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Resumen

Los materiales catodicos limitan considerablemente las propiedades de las baterias de
lon-Li debido a la pérdida de capacidad por las transformaciones de fases irreversibles que
algunos materiales sufren a altos potenciales. EI dopaje catidnico de los materiales catddicos
es una de las estrategias para mejorar las propiedades estructurales y electroquimicas; sin
embargo, la solubilidad de los iones metélicos es limitada, y la intencidén de dopaje puede
resultar en la formacion de impurezas o fases secundarias. En este trabajo se evalud el efecto
de la sustitucién parcial de iones cobre por iones de manganeso, hierro y niquel en LioCuOa.
Los resultados demostraron que las modificaciones en las interacciones intra e inter-cadena,
asociadas tanto a las variaciones en el angulo de unién Cu-O-Cu, como a los cambios en el
orden magnético, son debidas a la presencia del ion del metal de transicion dopante. Entre
todas las muestras, sélo la sustitucion parcial por manganeso revelé una mejora dréstica en
la retencién de la capacidad durante los procesos de carga/descarga, incluso a potenciales

superiores a 3.9 V vs Li*/Li.

La caracterizacion estructural y electroquimica de las muestras Li.CuO2 con Mn como
dopante revel6 que el dopaje causa modificaciones en los parametros de celda que brindan
estabilidad estructural entre todas las muestras; asi mismo, se determind que la maxima
solubilidad de Mn es del 10% en mol. Dentro del intervalo de dopaje en el que se logra la
formacion de fases puras, la sustitucion del 3.5% y 7.5% en mol de Mn revelaron una mejora
significativa en la retencién de la carga y mayores capacidades; sin embargo, la capacidad
especifica y la densidad de energia de estos materiales es ain limitada; a fin de aumentar

estas propiedades se buscaron otras alternativas.

Con la finalidad de promover la mezcla de fases y estudiar su efecto en el desempefio
electroquimico se evalud la incorporacion de Cu en LiNiO2. Las caracterizaciones
estructurales indicaron que se formo una estructura cristalina con un alto grado de orden
cationico, donde la presencia de Cu®* fue confirmada por XPS. Mediante XRD in situ, se
demostro que la presencia de Cu mejora la retencion de la carga, debido a la estabilidad
estructural durante la insercion/deinsercion de los iones de Li. Ademas, la presencia de Cu,

dentro de la estructura cristalina de LiNiO2, demostrd una retencion de capacidad especifica
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del 95%, un valor elevado comparado con el 45% observado en LiNiO, despues de 10 ciclos

en una ventana de potencial de 3.0-4.3 V.



Abstract

Cathode materials considerably limit the properties of Li-ion batteries due to the loss
of capacity associated to irreversible phase transformation suffering some materials undergo
at high potentials. Cation doping of the cathode materials is one of the best strategies to
improve the structural and electrochemical properties; however, the solubility of metal ions
is limited, and the intention of doping can result in the formation of impurities or secondary
phases. In this work, the effect of partial substitution of copper ions by manganese, iron or
nickel ions in LioCuO- is evaluated. The presence of the dopant transition metal ion provokes
modifications in the intra- and inter-chain interactions, associated with the variations in the
Cu-0O-Cu bond angle and to the changes in the magnetic order. Among all the samples, only
the partial substitution by manganese revealed a drastic improvement in capacitance retention
during charge/discharge processes, even at potentials above 3.9 V vs Li*/Li.

Structural and electrochemical characterization of LioCuO2 samples with Mn as a
dopant revealed that doping causes modifications in cell parameters that provide structural
stability among all samples; futheremore, the maximum solubility of Mn was determined to
be 10% mol. Within the doping range where pure phase formation is achieved, 3.5%, 5% and
7.5% mol Mn substitution revealed significant improvement in charge retention and higher
capacities. However, the specific capacity and energy density of these materials is still
limited; in order to increase these properties other alternatives were sought.

In order to promote phase mixing and study its effect on the electrochemical
performance, the incorporation of Cu into LiNiO2 was evaluated. Structural characterizations
indicate an ordered crystalline structure with a high degree of cationic order, where the
presence of Cu®* was confirmed by XPS. By in situ XRD, it was shown that the presence of
Cu enhances charge retention, due to structural stability during insertion/deinsertion of Li
ions. Furthermore, the presence of Cu, within the LiNiO> crystal structure, demonstrated a
specific capacity retention of 95%, a high value compared to the 45% observed in LiNiO>
after 10 cycles in a 3.0-4.3 V vs Li%Li*, potential window.



Capitulo 1
Marco tedrico y Antecedentes

1.1 Introduccion
Los combustibles fosiles, como el carbon, el petréleo crudo y el gas natural, se utilizan
actualmente como fuentes primarias de energia para sustentar las actividades humanas; sin
embargo, la contaminacion derivada de la combustion de combustibles fosiles ha tenido un
impacto devastador en la salud humana y el medio ambiente [1]. En las Gltimas décadas, la
escasez de energia fosil y la contaminacion ambiental provocada por su consumo desmedido

han creado un problema importante que podria limitar el desarrollo humano.

Por lo tanto, el interés de la investigacion en generacién de energia se ha desplazado
hacia la energia sostenible ambientalmente benigna. La generacion y aprovechamiento de las
energias renovables como la edlicay la solar han avanzado a pasos agigantados; sin embargo,
éstas tienen caracteristicas intermitentes, por lo que el almacenamiento eficiente de la energia
eléctrica generada es un procedimiento absolutamente necesario. Uno de los métodos mas
prometedores para almacenar energia es el uso de sistemas electroquimicos recargables,

como es el caso de las baterias, capacitores y supercapacitores electroquimicos [2].

Debido a su alta densidad de energia, las baterias electroquimicas se han utilizado desde
hace més de cincuenta afios para alimentar dispositivos electronicos portatiles [3], asi como,
instrumentos estacionarios y mdviles [4]; entre éstas, las baterias de plomo &cido para
automoviles son un ejemplo [5]. En las Gltimas dos décadas, la tecnologia de baterias de iones
de litio (L1B) ha avanzado rapidamente, convirtiéndose en los dispositivos mas prometedores
para el almacenamiento de energia y, debido a su alta densidad de energia, han cumplido con
las aplicaciones comerciales en dispositivos moviles. Para extenderse al almacenamiento de
energia a gran escala, uno de los desafios esenciales es disefiar materiales de electrodo
capaces de entregar mayores densidades de energia y alta capacidad, a altas tasas de carga-
descarga; a bajo costo y durabilidad a largo plazo, sin comprometer la seguridad en la
operacion de la bateria [6-8]. Para poder realizar este reto, el material del catodo es de
especial interés ya que sus propiedades limitan considerablemente la capacidad de la bateria

y, a su vez, la densidad y el almacenamiento de energia en general.




2 Introduccién

La bateria electroquimica esta formada por un conjunto de celdas electroquimicas que
convierten energia quimica en energia eléctrica. En el caso de las baterias secundarias de
iones de litio, este proceso es reversible. Una celda consta fundamentalmente de un &nodo,
catodo, separador, electrolito (conductor iénico) y un circuito externo (conductor
electronico), Figura 1.1. Los electrodos (anodo y catodo) estan inmersos en el electrolito y
separados por una membrana polimérica que permite la difusion de los iones de litio durante
los procesos de carga/descarga de la bateria [2,6]. La serie de procesos que se desencadenan
son esencialmente originados por las reacciones redox del grafito y del ion metalico de
transicion que ocurren en el &nodo y catodo para una celda completa, respectivamente. A
medida que la bateria se carga debido al potencial aplicado por una fuente externa, el ion
metalico de transicion del catodo se oxida provocando que los iones de litio y los electrones
fluyan a través del electrolito y circuito externo, respectivamente, para asi, reducir el grafito.
En la descarga, los procesos se invierten, con la diferencia de que en este caso los procesos

son espontaneos dando como resultado una diferencia de potencial y corriente Util.
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Figura 1.1 Esquema de una celda bateria de ion litio, un dispositivo multicomponente, que
comprende de un anodo (grafito), cdtodo (oxido metélico de litio), electrolito y separador. M, las
redes en capas de color café, los rombos de color azul y las flechas representan un ion metélico de
transicion, el grafito, un ion metalico de transicion con oxigenos coordinados y el movimiento de

los iones litio y de los electrones durante la carga y descarga de la bateria, respectivamente.

Modificado de la referencia [6].



Las reacciones electroquimicas que se llevan a cabo durante el proceso de carga en una

bateria de ion litio, basados en el esquema de la Figura 1.1, son:

LiM™O; — LitxM™* 0y + xLi* + xe™, 0<x<1 Reaccion 1.1
Ces + XLi*" + xe” — LixCs Reaccion 1.2

Al cargar la bateria, ambas reacciones electroquimicas ocurren de manera simultanea,
es decir, la oxidacion del ion metalico de transicion en el catodo y la reduccion de los &tomos
de carbono del grafito en el &nodo a traveés la deinsercion de los iones de litio de la estructura

LiM™O. y su insercidn en el grafito. Este proceso se invierte a la descarga de la bateria.

Cada componente de la celda presenta retos en el disefio de materiales, los cuales
ofrecen oportunidades para mejorar el rendimiento actual de las baterias; con vistas a
disminuir costos, mejorar las caracteristicas de seguridad y aumentar la capacidad, el catodo
es el componente donde existe mayor margen de mejora debido al alto costo de los iones

metalicos de transicion que los componen [9].

1.2 Antecedentes

Los materiales catodicos de LIB pueden almacenar energia a través de dos mecanismos
con iones Li: a) mecanismo de conversién y b) reaccién de intercalacion, Figura 1.2. Los
electrodos de conversion sufren una reaccion redox en estado solido durante la interaccion
con los iones litio, en la que se produce un cambio en la estructura cristalina original,
acompafado de la ruptura y recombinacion de enlaces quimicos [10,11]; por otro lado, los
materiales catddicos de intercalacion actian como redes anfitrionas de los iones de litio, que
tras la interaccion de alguno de los iones metalicos (o ligantes) cambian su estado de
oxidacion manteniendo de esta forma la electroneutralidad tras la insercion del ion Li, de
manera que los iones se pueden insertar o extraer del material de forma reversible, sin
modificacion en la estructura cristalina [10-12]. Los haluros metalicos como el FeF2, CuF,
NiF2 son ejemplos de materiales catodicos basados en la conversion. Debido al cambio
dréstico de volumen, baja conductividad de los electrones, baja reversibilidad y eficiencia

coulémbica, el desarrollo de materiales catddicos basados en la conversion ha sido limitado.



4 Antecedentes

a) Catodo de Conversion

.9

2Li* + 2e" + MF, 2LiIF+ M

b) Catodo de intercalacion
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Figura 1.2 Representacion grafica del mecanismo de reaccién para catodos de a) conversion y de
b) intercalacién. Modificado de la referencia [11].

1.2.1 Catodos de intercalacion

Los materiales catodicos basados en la intercalacion se dividen principalmente en tres
categorias: calcogenuros, 6xidos de metales de transicion y compuestos de polianiones. Los
calcogenuros fueron los primeros catodos de intercalacion estudiados, como el TiSz que fue
comercializado por Exxon [13]. En la década de 1980 y actualmente, la investigacion se
centra en los Gltimos dos debido a su alto voltaje de operacion y la mayor capacidad de
almacenamiento de energia. Estos compuestos de intercalacion se dividen en varias
estructuras cristalinas, como estructuras laminares LiMO, (M=Ni, Co, Mn), espinela LiM204
(M=Mn, Co, Ni12Mn3), olivina LiIMPO4 (M=Fe, Co, Mn) y tavorita LIMPO4F (M=Fe, V)
[2,10,11,14], Figura 1.3.



Figura 1.3 Estructuras cristalinas de los compuestos de intercalacion: a) laminares, b) espinela, c)
olivina y d) tavorita.

a) Compuestos laminares LiMO:2
Los materiales laminares tienen una estructura anfitriona bidimensional (2D), que se
compone de capas alternas de ldminas de MO, entre estas capas se encuentran los iones litio
(Figura 1.3a). Ademas, regularmente tienen una celda hexagonal con pardmetros a y c;
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durante el proceso de deinsercidn de los iones de litio, el parametro ¢ se expande hasta
alcanzar un valor maximo, debido a que el efecto de apantallamiento entre los planos de O
desaparecen y provocan un aumento en la repulsion electrostatica entre los iones de oxigeno
generadas por las vacancias de litio [11]. El parametro a, por otro lado, se contrae
continuamente debido a la oxidacion de los iones M. El compuesto mas representativo de los
materiales laminares es el LiCoO2 con grupo espacial R-3m, propuesto por Mizushima y
Goodenough [15], y comercializado por Sony Corporation en 1990 [16]. La celda unitaria
consiste en tres capas de octaedros de CoOs unidos en los bordes, separadas por capas
intersticiales de litio. Al extraer litio de la estructura cristalina se forman compuestos no
estequiométricos de Li1xCoO2 y la oxidacion de Co®* a Co* para compensar la carga. Los
compuestos deficientes en litio adoptan diferentes estructuras cristalinas en funcion del
contenido de Li. Extraer mas del 50% de Li induce a cambios estructurales irreversibles, de
una estructura hexagonal a monoclinica, y este cambio afecta enormemente el rendimiento

electroquimico [17]. Algo similar ocurre con el LiNiO2 (LNO).

Los oxidos laminares LiMO> pueden proporcionar altas capacidades a altos voltajes,
proporcionando densidades de energia prometedoras; sin embargo, sus capacidades
irreversibles en la préctica suelen estar limitadas por la inestabilidad estructural intrinseca, a
bajas concentraciones de litio (potenciales altos), disminuyendo la eficiencia como material

activo.

b) Compuestos de espinela LiM204

Los catodos con estructura de tipo espinela cristalizan en una estructura cubica, Figura
1.3b. Durante el proceso de deinsercion de iones litio, el tamafio de la celda se contrae en
proporcién a la concentracion de iones litio. El compuesto mas estudiado en este grupo es el
LiMn2O4 [18]. La via de difusién 3D en el material proporciona una excelente capacidad a
altas rapideces de carga/descarga, pero sufre cambios drasticos en la capacidad cuando se
cicla a temperaturas elevadas. Las causas del desvanecimiento de la capacidad son la
disolucion de Mn?* en el electrolito generada por la reaccion de desproporcionacion 2Mn®*
— Mn*" + Mn?* [19] y la transformacion de fases irreversibles de una estructura espinela a
una tetragonal, debido al efecto Jahn-Teller de Mn®" [20]. Para mejora las propiedades
electroquimicas del material se han realizados modificaciones en los sitios de Mn con

diferentes iones metalicos de transicion, pero el material sustituido por Ni de composicion



LiNiosMn1504 se ha considerado el catodo mas prometedor de los materiales de tipo espinela
de alto voltaje [21].

¢) Compuestos de olivina LIMPO4

Los materiales con estructura olivina pertenecen a los compuestos polianidnicos
(Figura 1.3c), estos materiales son de interés debido a la estabilidad inherente del polianion,
que puede retrasar o minimizar la pérdida de oxigeno que ocurre en los 6xidos laminares y
de tipo espinela [12]. Entre todos los materiales polianionicos, el LiFePO4 es el que mas
interés ha tenido por sus excelentes propiedades electroquimicas, asi como el bajo costo,
estabilidad térmica y amabilidad con el medio ambiente [22]. A pesar del excelente
rendimiento de carga durante el ciclado, las principales desventajas del material radican en
su baja densidad de energia limitada por el voltaje y su escasa retencién de la capacidad a
diferentes velocidades que estd limitada por la conductividad iénica 1D y la escasa
conductividad electrénica intrinseca [12]. Para obtener un voltaje 6ptimo sin pérdida de
capacidad de retencion se han realizado dopajes, sustituyendo el sitio de Fe con iones de Mn,
Co, o Ni obteniendo resultados favorables. El recubrimiento con carbono ha mejorado la
conductividad electrénica de 10° Scm™ a 102 Scm, permitiendo que el LiFePO4 ofrezca
una excelente retencion de la capacidad a diferentes velocidades a temperatura ambiente
[23,24]; sin embargo, la baja conductividad intrinseca de los materiales tipo olivina sigue
siendo el principal problema, ya que el recubrimiento con carbono aumenta el costo de

sintesis de forma drastica.

d) Compuestos de tavorita LIMPO4F

La tavorita es derivada de la estructura olivina y comparte muchas de las caracteristicas
con los compuestos del tipo olivina. La estructura cristalina de LIMPO4F se muestra en la
Figura 1.3d, donde los iones de litio estan rodeados por octaedros de metales de transicion
y tetraedros de fosfato. Estos compuestos tienen una buena estabilidad térmica debido a la
fuerza de los enlaces de fosforo y oxigeno, pero sufren de baja densidad de energia [12]. La
incorporacion de fldor en la estructura cristalina abre las vias ionicas 1D a vias
multidimensionales para la difusion del litio [25]. El LiVPO4F fue el primer compuesto de
tavorita sintetizado, la estructura consiste en tetraedros de fosfato que se unen por los bordes

con octaedros de vanadio. Cada atomo de vanadio esta enlazado con cuatro atomos de
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oxigeno y dos de fluor, y el litio tiene dos sitios diferentes dentro de la estructura. La
capacidad experimental del material es de 140 mAhg y retiene el 90% después de 400 ciclos
[25]. Para disminuir el costo del material, se ha reportado el compuesto LiFePO4F, el cual
retiene una capacidad de 150 mAhg™ después de 40 ciclos [26]. La completa extraccion de
ion litio en LiFePO4F es limitada, debido al alto potencial redox de Fe**/Fe**. Las tavoritas
han sido una buena alternativa para materiales catédicos debido a su excepcional
conductividad idnica, estabilidad térmica y retencion de capacidad; sin embargo, su densidad
de energia sigue estando limitada por la cantidad de litio disponible para el proceso de
carga/descarga y aun no se ha caracterizado completamente los detalles de la transformacién

de fase.

En la Tabla 1.1 se muestran las capacidades tedricas y experimentales que alcanzan
los compuestos de intercalacion, asi como el voltaje de operacion vs Li%Li* [10]. Los
compuestos laminares tienen una capacidad tedrica alta; sin embargo, los valores
experimentales son mucho menores por las fases irreversibles que se forman a potenciales
altos. Los compuestos de tipo espinela, olivina y tavorita logran obtener capacidades
experimentales cercanas a las teoricas, pero tienen otras dificultades como: la disolucion del
metal de transicion en el electrolito, la baja conductividad electronica y la limitacion de
extraer un mayor porcentaje de litio, respectivamente. De acuerdo con las limitaciones de
cada compuesto ha surgido la necesidad de mejorar sus propiedades electroquimicas
realizando dopajes cationicos, anidnicos y recubrimientos de los materiales, tal es el caso de
los materiales comerciales como LiNio.33Mno.33C00.3302 y LiNio.8C00.15Al0.0502 que fueron
disefiados en base a LiCoO2 y LNO, respectivamente [11, 12].



Tabla 1.1 Capacidad especifica tedrica/experimental de los diferentes compuestos catddicos [26].

Estructura Compuesto Capacidad Capacidad Voltaje de
cristalina especifica especifica operacion
tedrica experimental V)
(mAhg) (mAhg™)
Laminares LiCoO> 274 148 3.8
LiNiO- 275 150 3.8
LiNio.33Mno.33C00.3302 280 160 3.7
LiNiogC00.15Al0.0502 279 199 3.7
Espinela LiMnO4 148 120 4.1
Olivina LiFePO4 170 165 3.4
Tavorita LiVPO4F 156 129 4.2
122 Li-CuO; como catodo para LIB

Entre esta variedad, los 6xidos de metales de transicion con estructuras laminares han
sido materiales atractivos como céatodos para baterias de ion de litio porque ofrecen altas
capacidades especificas, Tabla 1.1; sin embargo, sus capacidades reversibles en la préctica
suelen estar limitadas por la inestabilidad estructural intrinseca a bajas concentraciones de
litio y altos voltajes, lo que provoca baja eficiencia en la utilizacién del material activo. El
disefio de materiales novedosos para las LIB es una carrera contrarreloj impulsada por la
necesidad de una economia basada en fuentes de energia renovable [27]. Dado que los nuevos
materiales son dificiles de racionalizar, la modificacion de los materiales existentes puede
conducir a una ruta mas directa hacia el descubrimiento de materiales con propiedades

mejoradas.

Debido a que los materiales laminares comerciales contienen un gran porcentaje de cobalto,
elemento costoso, poco abundante y toxico, surge la necesidad de trabajar con materiales que
sean libres de cobalto o contengan otros iones metélicos de transicion que compartan las

mismas caracteristicas. Con este fin, el cuprato de litio (Li2CuQ.), 6xido laminar, ha sido
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estudiado como material activo para catodos de LIB por su alta capacidad teorica, bajo costo
y abundancia del cobre y sin consecuencias ambientales. Debido a su composicion quimica,
es posible la deinsercion de 1 6 2 iones de litio con capacidades teoricas de 490 y 245 mAhg
! respectivamente. Se ha demostrado que al extraer un litio en una ventana de potencial de
2.0 a 3.8 V vs Li%Li*, la estructura pasa de una estructura ortorrombica a una monoclinica
debido al proceso redox de Cu?/Cu®*, esta estructura se vuelve irreversible durante la
insercion del ion litio, permitiendo so6lo una reincorporacion de 0.5 de litio, logrando un
producto final con estequiometria Liz.sCuO2 con una capacidad mucho menor a la inicial
[28,29]. Extraer dos iones litio es posible a potenciales superiores de 3.9 V; sin embargo, el
segundo proceso redox se asocia a la oxidacion de O% debido a que la densidad de estados
es mayor sobre los 4&tomos de oxigeno y que sobre los de cobre, generando productos

irreversibles como CuO y oxigeno molecular [30].

(1) Estudios tedricos de LiCuO;

Debido a la problematica de trabajar con 6xidos laminares a altos potenciales,
diferentes reportes tedricos han confirmado que la sustitucion de otros iones metalicos de
transicion al cation metalico de la estructura disminuye la densidad de estados sobre oxigeno
y mejora la estabilidad del material a largo plazo. Recientemente Perea-Ramirez y
colaboradores [30] han reportado estudios tedricos de diferentes materiales catodicos, usando
la teoria de los funcionales de la densidad mediante el andlisis de la blandura local. En la
Figura 1.4 se muestran las blanduras locales en color amarillo para Li2CuO., Li2CuosNio502
y LiCuOsz. En el caso de Li2CuO2, se aprecia que la blandura local sobre los atomos de Cu'y
O es mayor, siendo los sitios mas susceptibles de extraer un electron, es decir, los &tomos
que participan en el proceso redox. Al extraer un litio en la estructura de cuprato de litio, se
obtiene el compuesto LiCuO, Figura 1.4c, se observa que la susceptibilidad de los atomos
O? a ser oxidados aumenta, por lo que genera una mayor concentracion de O, coincidiendo

con los productos irreversibles que se forman experimentalmente.

En la Figura 1.4b se muestra el efecto de la sustitucion de atomos de Ni en los sitios
de Cu en la estructura de LioCuO-. Se aprecia que el atomo mas susceptible a oxidarse es el
Ni y los &tomos de O mas cercanos; sin embargo, la blandura local sobre el O mas cercano a

Cu disminuye en comparacion con Li2CuO,, indicando que la evolucion de Oz es menos
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probable. Este resultado podria repercutir positivamente en la reversibilidad durante la
carga/descarga de la bateria, ya que, evitando la evolucion de oxigeno, se mejoraria la
retencion de la carga con una mayor estabilidad estructural.

Figura 1.4 Esquema de isosuperficies de la blandura local para a) Li,CuO-, b) Li>CugsNio50; Yy €)
LiCuO.. Modificado de la referencia [30].
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(2) LizCuO; maodificado con Ni

En el caso del Li2CuO., se ha reportado que la introduccién de niquel en su estructura
cristalina como dopante tiene un efecto positivo en el comportamiento electroquimico como
catodo de LIB. Debido a los tamafios similares de los iones de Cu?* y Ni?* se ha propuesto
que es posible la formacion de una solucion sélida Li>CuixNixO2, en todas las
composiciones, x = 0-1; sin embargo, hay controversias importantes sobre esto, tanto
reportadas previamente como las encontradas en este trabajo. EIl enfoque de trabajos previos
ha sido el incremento de la estabilidad y reversibilidad durante la insercion/deinsercion de
iones Li, en comparacion con el material sin modificaciones, LioCuO, [31-36]. Las
propiedades electroquimicas se ven afectadas por las diferentes relaciones de Cu:Ni en
Li.Cu1xNixO2; asi como de las ventanas de potenciales de estudio. Reportes previos indican
que la capacidad especifica, aumenta con el incremento del contenido de Ni, alcanzando una
capacidad especifica de 250 mAhg* para x=0.5, exhibiendo alta reversibilidad para los ciclos
de carga y descarga [31]. En otros trabajos se reporta que s6lo es posible la inclusion de x=0-
0.4 en Li2Cu1xNixO2, porque para x>04 se forman fases secundarias, como el NiO o
diferentes compuestos que contienen Li [32]. En el caso particular de Li2CuosNios02, se ha
reportado que, durante el primer ciclo, en el proceso de carga, el Ni?* se oxida a Ni®" y
posteriormente, a potenciales mas altos se produce la evolucion oxigeno, obteniendo una
capacidad aproximada de 400 mAhg™. Durante la descarga, dependiendo de la ventana de
potencial, los procesos que ocurren pueden cambiar drasticamente. En la ventana de potencial
1.5a4.3V, el Ni** se reduce a Ni?*, posteriormente el Cu?" a Cu'*; en esta ventana se detecta
un decaimiento acelerado de la capacidad especifica; mientras que en la ventana es de 2.25 a
4.3 V, evitando la reduccion de Cu?*, se mejora la estabilidad y la reversibilidad estructural,

promoviendo que se conserve una capacidad de 100 mAhg* después de 40 ciclos [33,34].

También se ha reportado que en la formacion de una solucién solida de Li2CuosNios02,
se presenta un contenido de [Lio7sas)Ni?*0.0541)CU?*0.05a1)](Ni**05CU%*05)O2.00) COMoO fase
secundaria; indicando que la presencia de esta fase secundaria proporciona una mayor
estabilidad y reversibilidad, en comparacion con la solucién sélida de Li>CuosNios02 durante
la insercion y deinsercion de iones de litio. En el perfil de carga-descarga, se presentan tres
mesetas en 3.35, 3.8 y 4.1 V vs Li%Li*; en comparacion con el Li.CuO2 que s6lo presenta

dos mesetas, la primera y la Gltima. Se ha reportado que la meseta que se presenta en 3.8 V
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vs Li%/Li* es la que proporciona la reversibilidad electroquimica del material y, ademas, que

después de 50 ciclos se mantiene una capacidad de 150 mAhg?[36].

Por otro lado, iones metalicos de transicion como el manganeso y hierro que son
metales de bajo costo y abundantes, han sido utilizados como dopantes en LiNiosMnos0-
[37,38] y en LiFeo.15Nio.gs02 [39], respectivamente. El manganeso en estado de oxidacion +4
proporciona una estabilidad estructural al material durante el proceso de
insercion/deinsercion de los iones de litio. El hierro ofrece un alto grado de ordenamiento del
material y una mejora en la retencion de la carga. En este trabajo se propone incorporar estos
metales de transicion en la estructura de Li>CuO. para estudiar el efecto que puedan
desempefiar en las propiedades estructurales y electroquimicas del material.

De lo anteriormente mencionado, es evidente que existen controversias sobre el efecto
del dopaje de Li>CuO2 con Ni. De modo que, para entender el efecto de la incorporacion
parcial de los iones del metal de transicion en Li>CuO- sin la presencia de fases secundarias;
y con el fin de analizar los cambios en las propiedades de estos materiales atribuidos al
dopaje, en este trabajo se propone como primer etapa, evaluar la solubilidad de los iones
metélicos de Mn, Fe y Ni en Li2CuOg; caracterizar estos materiales minuciosamente mediante
técnicas espectroscopicas y cristalograficas y posteriormente, evaluar el efecto sobre las
propiedades electroquimicas y la difusién del litio. Asi mismo, debido a que aun no se
determina el mecanismo por el cual la mezcla de fases mejora la estabilidad; en este trabajo
también se propone realizar procesos de sintesis que promuevan la formacion de diferentes

composiciones de mezcla de fases mediante la presencia de diferentes atmdsferas.
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Hipotesis y objetivos
1.3 Hipotesis
La modificacion de la estructura cristalina de Li2CuO., mediante estrategias de dopaje
y formacion de fases intercrecidas permitird mejorar la reversibilidad estructural durante la
insercion y de-insercion de iones Li; evitando las transformaciones irreversibles durante el
ciclado asociadas a la participacion de los atomos del oxigeno en la red; y de otras reacciones

irreversibles.
1.4 Objetivos

141 Objetivo general

Determinar los factores como tipo de dopante, concentracion de dopante y naturaleza
de las fases, que favorecen la reversibilidad estructural de Li>CuO> durante los procesos de

carga/descarga en baterias de lon-L.i.

1.4.2 Objetivos especificos

e De acuerdo con las propiedades periddicas, proponer iones metélicos de transicion
que puedan ser incluidos en la estructura de Li.CuO; durante la sintesis.

e Determinar la solubilidad mé&xima de un ion en especifico para favorecer el aumento
del voltaje de operacion y la capacidad especifica reversible.

e Caracterizar los materiales sintetizados mediante diversas técnicas espectroscopicas
y de difraccion de rayos X.

e Evaluar el desempefio electroquimico de los materiales sintetizados mediante técnicas
electroquimicas.

e Promover la mezcla de fases mediante la sintesis en estado solido a diferentes
atmosferas.

e Proponer una estrategia de  sintesis para  favorecer la  fase
[Lio.784s)Ni%*0.0s2(1)CU 0.0541)] (Ni**0.5CU*05)O2,000).

e Proponer el uso de diferentes técnicas electroguimicas para la caracterizacion de
[Lio.782¢5)Ni?*0.054(1)CU?*0.05a(1y)] (Ni**05CUs*05)O2001), para determinar los procesos

limitantes y la cuantificacion de parametros electroquimicos.



15

Estudiar los cambios en la estructura cristalina mediante experimentos in-situ durante
la carga-descarga de los productos sintetizados para identificar la estabilidad

estructural.

Identificar las especies presentes y su estado de oxidacion.



Capitulo 2
Sintesis, caracterizacion estructural y
electroquimica de LiCuO_; modificado con
Mn, Fe y Ni

2.1 Resumen

Las sintesis de las soluciones sélidas sustitucionales se realizaron por el método
ceramico, incorporando el 5 % en mol de Mn, Fe y Ni en la estructura de Li,CuO>. La
caracterizacion por difraccion de rayos-X permitié determinar que las muestras modificadas
son isoestructurales al Li-.CuO> sin modificar, con pequefios cambios en los pardmetros de
red, debido a la sustitucion de los iones metalicos de transicion. Las propiedades magnéticas
presentaron modificaciones debido a las variaciones en el angulo de unién Cu-O-Cu por los
cambios en las interacciones intra e inter-cadena asociada a la sustitucion de los iones
metalicos de transicion. El material modificado con Mn mejor6 la retencion de la carga y la
estabilidad estructural debido que inhibe la evolucién de oxigeno a altos potenciales, la cual

fue confirmado por XRD ex situ.

2.2 Introduccion

Una estrategia utilizada para mejorar el desempefio electroquimico de los materiales
catddicos es la sustitucion cationica de los iones metalicos presentes en la estructura cristalina
del compuesto, formando soluciones sélidas sustitucionales, donde los atomos o iones que
se incorporan en una estructura cristalina sustituyen los atomos o iones en una posicion
cristalogréfica determinada. La solubilidad en los s6lidos significa que cierta concentracion
de un &tomo B (soluto) se incorpora en los sitios de A de una red cristalina (disolvente)
conservando la estructura cristalina a una temperatura determinada, para formar una solucién
solida. La solubilidad de un ion dentro de una estructura cristalina esta dictada por las reglas
de Hume-Rothery, entre los factores que lo determinan estan: los radios ionicos de los iones
metalicos, la electronegatividad, el estado de oxidacion y principalmente, que los atomos
sustituyentes cristalicen en una estructura cristalina similar a la del compuesto a dopar [40].
La dificultad de formar soluciones sdlidas (sin la formacion de fases secundarias) ha

impedido evaluar de manera clara su efecto en las caracteristicas electroquimicas como
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materiales de baterias. Por consiguiente, en este apartado se evalla el desempefio
electroquimico de soluciones solidas de Li>CuO2 modificado con iones de manganeso, hierro
y niquel, en condiciones tales que la formacion de fases puras sin la presencia de

contaminantes o fases secundarias interfiera en los resultados electroquimicos.

En este capitulo se describe el método de sintesis, las técnicas de caracterizacion
estructural y electroquimica utilizadas para el estudio del efecto de la sustitucion de diferentes
iones de metales de transicion por Cu en la estructura de LioCuO». Se propone realizar la
sintesis por el método de estado sélido con diferentes concentraciones nominales de los
precursores para formar soluciones sélidas sustitucionales y caracterizarlos por difraccién de
Rayos-X (XRD), Resonancia Paramagnetica Electronica (EPR) y Resonancia Magnética
Nuclear de litio en estado solido ("Li-NMR). Posteriormente, se lleva a cabo la evaluacion
del desemperio electroquimico de los materiales modificados y sin modificar como catodos
para baterias de ion litio. Finalmente se estudian por XRD ex situ las transformaciones de
fases que se forman a diferentes ciclos de carga/descarga.

2.3 Metodologia Experimental

231 Sintesis

Las muestras de Li.CuO> modificadas con diferentes iones metalicos de transicion
(MT) en bajas concentraciones, se obtuvieron por la reaccién quimica de estado solido por
el método ceramico. Para la sintesis de Li.CuOz se utilizaron como precursores o0xido de litio
(Li2O 97%, Aldrich) y 6xido de cobre (CuO 99%, Meyer) en una estequiometria de 1:1
(reaccion 2.1). Para las sintesis de las fases modificadas se utilizaron como precursores 6xido
de manganeso (MnO 97%, Meyer) (reaccion 2.2), 6xido de hierro (Fe203 97%, Meyer)
(reaccion 2.3) y nitrato de niquel (Ni(NOz)2*6H20 98%, Meyer) (reaccion 2.4), que
corresponde el 5% mol en la relacion MT : Cu. En todos los casos, los precursores se
molieron en un mortero de agata, utilizando un 20% en peso de exceso de 6xido de litio para
compensar el efecto de sublimacion del litio. Posteriormente las mezclas de polvos se
prensaron a 4 Ton durante 30 segundos Yy se trataron térmicamente a 800 °C durante 6 h en
aire. Las muestras modificadas se etiquetan en funcion del MT utilizado de la siguiente

manera: Mn-Li.CuO3, Fe-Li>CuO- y Ni-Li>CuO,, respectivamente. Las reacciones 2.2y 2.3
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presentan una estequiometria de CuO diferente debido al estado de oxidacion de +4 y +3 de

manganeso Y hierro en el producto final, respectivamente.

Li»O¢sy + CuOgy = LipCuOys (2.1)
Li,0(sy + 0.90Cu0(5) + 0.05Mn0s) + 0.0250,(4) = LiyCug9oMng o502s) (2.2)
Li,O(s) + 0.925Cu0y + 0.025F e, 055y — Li;Cuggz5Fep o5 04(s) (2.3)

LiyO(s) + 0.95Cu0 ) + 0.05Ni(NO3)3(s) (2.4

g Lizcuo_gsNio_Osoz(s) + 0.10N02(g) + 0.02502(9)

2.3.2 Caracterizacion Estructural

Las muestras se caracterizaron minuciosamente a fin de determinar su naturaleza, como
fases unicas, mediante técnicas espectroscopicas/estructurales. Se obtuvieron los patrones de
difraccion de Rayos X (XRD) en un difractometro Bruker D8 Advance con radiacion Cu-Ka
(A =1.5406 A) en pasos de 0.020415° para 38.4 s por punto, en el intervalo de 15a 70° 20 a
temperatura ambiente. Los espectros de resonancia magnética nuclear (NMR) de estado
sélido Li se midieron a temperatura ambiente en condiciones de giro de angulo méagico
(MAS) a 50 y 55 kHz en un espectrometro Bruker AVANCE-11 de 300 NMR. Los espectros
de resonancia paramagnética de electrones (EPR) de las muestras se registraron utilizando
un espectrometro Bruker Elexsys E-500-11 EPR, que funciona en la frecuencia de la banda X
(9,4315 GHz), equipado con modulacion de campo de 100 kHz y deteccion sensible a la fase
para obtener la primera sefial derivada. Las mediciones del EPR se realizaron a 300 y 77 K.
Los espectros de Mdssbauer se midieron a temperatura ambiente con espectrémetro de
aceleracion constante convencional marca Wiss El Elektronik GmbH MRG500, equipado
con un detector proporcional de criptdn. Los datos de desplazamiento de isdmeros quimicos

se reportan en relacion al o-Fe.



19 2. Resultados

2.3.3 Caracterizacion Electroquimica

El catodo para bateria de ion litio (LIB) se prepar6 con 75 % de material sintetizado,
15% de carbono Super-P (TIMCAL) y 10% de PVDF (Sigma-Aldrich), la mezcla se colocé
en agitacioén aproximadamente por 12 horas. La mezcla resultante se utiliz6 para formar
electrodos de 25 mg con un didmetro de 1.3 cm en una prensa hidraulica tipo H a 74 MPa
durante 5 minutos. Posteriormente, los electrodos preparados se ensamblaron en una celda
de tipo combi utilizando una lamina de Li como anodo y 150 uL de hexafluorofosfato de
litio, 1M LiPFs, en carbonato de etileno (EC), carbonato dimetilo (DMC) y carbonato de
dietilo (DEC) como electrolito, impregnado en un separador de fibra de vidrio (Whatman 0.6
mm thickness). Los procesos de mezcla y ensamblaje se realizaron bajo atmasfera de argén,
dentro de una caja de guantes, para evitar reacciones desfavorables. Una vez preparadas las
celdas, se llevaron a cabo las pruebas electroquimicas en un potenciostato multicanal VMP-
3 (Biologic).

2.4 Resultados y Discusion

24.1 Caracterizacion estructural

La estructura cristalina de Li>CuQO> se describe como cadenas de unidades planares
cuadradas de [CuO4] situadas en el plano bc y unidas por los bordes a lo largo del eje b. Los

iones litio estan localizados entre las cadenas apiladas en la direccion del eje a (Figura 2.1).
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Figura 2.1 Estructura cristalina de Li>CuOy, las flechas amarillas representan el momento
magnético del &tomo v la linea turquesa representa la ruta probable para la transferencia de la
densidad de espin de cobre a litio entre las capas del material.

Basandose en la estructura y la composicion del Li>CuO2, los atomos de cobre fueron
sustituidos parcialmente por los siguientes (MT): manganeso, hierro y niquel. Para
corroborar que las modificaciones en la estructura de LioCuO: se llevaron a cabo, se realiz6
una caracterizacion estructural amplia de los materiales sintetizados, mediante XRD, EPR 'y
NMR.

(1) Difraccidon de Rayos-X

Los difractogramas de rayos X de polvos de la muestra de LioCuO2 pristino y las
muestras modificadas con metales de transicion se muestran en la Figura 2.2. Todos los
difractogramas se ajustaron a la ficha PDF 00-079-1939 correspondiente a LioCuO2 que
representa una estructura ortorrémbica con grupo espacial Immm (71), sin la presencia de
otras reflexiones que indique impurezas o fases secundarias en las muestras. La incorporacion

de los iones metalicos de transicion en los sitios de cobre puede generar desplazamientos de
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las posiciones de las reflexiones de los planos correspondientes. Se realizé una ampliacion
de las reflexiones correspondientes a los planos (002) y (112), se observa que las reflexiones
de ambos planos se desplazan hacia valores méas positivos indicando una contraccion o
distorsion de la celda unitaria. Por ejemplo, para la muestra Ni-Li.CuO2 se observa un
desplazamiento de 18.88° a 18.92° y de 44.56° a 44.60° de los planos (002) y (112),
respectivamente; en este caso la contraccion de la celda esté relacionada a la diferencia de
los radios idnicos de Cu?* (71 pm) y Ni%* (63 pm) [41]. Debido a que estas muestras se
obtuvieron en una atmosfera ligeramente oxidante (aire), el hierro y el manganeso podrian
sufrir cambios en sus estados de oxidacion dentro de las estructuras. Con el fin de evaluar el
estado de oxidacion de Fe y Mn en Li.CuO, se llevaron a cabo experimentos de Mossbauer
y EPR (Figura 2.3), respectivamente. El espectro Maosshauer de °’Fe muestra un
desplazamiento isomérico (8) de 0.23 mms™ atribuido a Fe**, que es menor a un Fe** en un
complejo de coordinacion seis [42]. Este resultado sugiere que el hierro se encuentra en un
entorno de coordinacion cuatro con S = 3/2, debido a su mayor caracter covalente. Ademas,
el valor del desdoblamiento cuadrupolar (A) es de 0.63 mms? indicando un entorno
asimétrico del Fe**. A partir de este resultado, es posible establecer que el hierro tiene una
coordinacion cuadrada plana con un estado de oxidacion de +3. El espectro de EPR muestra
una sefial con dos contribuciones, una asociada a Cu®* y la otra a Mn. El ion Mn sustituye los
sitios de Cu?* en la estructura de Li.CuO; y adquiere una coordinacion cuadrada plana. El
estado de oxidacién mas probable para esta coordinacion es el Mn**, ya que el Mn?* tiene
valores de g =1.99 y g > 2, mientras que el Mn®* no es visible por EPR en esta coordinacion
[43,44]. Los resultados revelaron que el hierro tiene una coordinacion cuadrada plana con
estado de oxidacion de Fe**, mientras que el espectro de EPR para la muestra modificada con
Mn indica la presencia de Mn**. En el caso del Fe-Li>CuO,, el desplazamiento que se observa
en angulo de 26 de los planos de la muestra indican que la celda se contrae porque el radio

ionico de Fe**(63 pm) es menor que el de Cu?*.

En el caso de la muestra Mn-Li>CuO; los desplazamientos de las reflexiones de los
planos (002) y (112) son despreciables, comparados con la muestra sin modificar, a pesar de
que el radio i6nico de Mn** (53 pm) es menor que el de Cu?*. La diferencia de los estados de

oxidacion de cobre y manganeso, y el Mn** al adquirir una coordinacion cuadrada plana,
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podria generar una distorsion en la celda que no se refleja en el desplazamiento de las

reflexiones.

a) b) -
- —— Ni-Li,cuo, | {092

—l 1...ll|.l. \ ]
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Figura 2.2 a) Difractogramas de cuprato de litio modificados y sin modificar, b) y ¢) ampliacion de
las reflexiones de los planos (002) y (112), respectivamente. Las lineas verticales corresponden al
patron de referencia del Li,CuQ; identificada mediante la ficha 00-079-1939 ICSD.
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Figura 2.3 a) Espectro de Mossbauer de Fe-Li>-CuO- y b) espectro de EPR de Mn-Li,CuOs..

Los difractogramas fueron ajustados por el método de Le Bail usando el software
FULLPROF, Figura 2.4. La celda unitaria se model6 con la simetria ortorrombica descrita
por el grupo espacial Immm (71) y con los valores iniciales de los parametros de celda
reportados por Sapifia et al. [45]. El ajuste revela que todos los materiales cristalizan en una
estructura ortorrémbica con grupo espacial Immm, sin la presencia de alguna fase secundaria.
Los difractogramas de las muestras de Ni-Li2CuO2, Mn-Li2CuO: y Fe-Li-CuO- indican que
todos son isoestructurales al LioCuO: pristino, y en ninguna de las muestras se formé una
nueva fase cristalina. Cabe mencionar que, para el material modificado con Fe, la maxima
solubilidad de Fe en Li2CuO> es 5 mol %, muestras con Fe > 5 mol % revelan la presencia
de fases como Fe>O3 y CuO [46]. En el caso de los materiales modificados con Ni 'y Mn, la
solubilidad de los iones metalicos de transicion es mayor al 5% en la estructura de Li>CuOy;
sin embargo, para hacer una comparacion justa de los materiales, las muestras analizadas
corresponden a las que contienen un 5 mol% de cada metal de transicién. Es importante
mencionar que las composiciones de lo iones MT son las nominales, es decir, las que se

utilizan para sintesis.

Los parametros de la celda unitaria fueron calculados por el mismo método, revelando
ligeras modificaciones en las muestras parcialmente sustituidas, lo que probablemente
sugiere la formacion de una solucién sélida (Tabla 2.1). Las muestras Ni-Li>CuO; y Fe-
Li.CuO- exhiben alta contraccion de la celda, que puede estar asociada con la variacion de

los radios ionicos, soportado con el desplazamiento de las reflexiones (002) y (112). En la
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muestra Mn-LioCuO se observa un pequefio cambio en el parametro c, asociado a la

expansion de la celda, comparada con la muestra sin modificar, lo que indica que el Mn** no

presenta cambios significativos en los parametros de celda, a pesar de tener un radio i6nico

menor que el hierro, cobre y niquel, y una carga mayor que el cobre.
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Figura 2.4 Difractogramas de rayos X de a) Li,CuO- pristino, b) Mn-Li,CuO, ¢) Fe-Li.CuO; y d)
Ni-Li,CuO.. Los circulos abiertos y la linea sélida superior corresponden a los datos experimentales
y calculados, respectivamente; la curva inferior es la diferencia entre ellos. Las marcas verticales

representan las reflexiones de Bragg asociadas a la fase de Li,CuO..
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Tabla 2.1 Resultados experimentales de los pardmetros de celda obtenidos mediante el ajuste de los
patrones de XRD por el método de Le Bail.

Parametros Li2CuO2 Mn-Li2CuO2 Fe-Li2CuO2 Ni-Li2CuO2
a(A) 3.659(2) 3.659(2) 3.657(2) 3.660(2)

b (A) 2.859(1) 2.859(1) 2.858(1) 2.855(1)

c (A 9.386(5) 9.388(5) 9.380(5) 9.369(5)
Vol (A3) 98.173(51) 98.194(51) 98.030(51) 97.887(51)
Rwp (%0) 14.4 12.7 13.0 11.8

22 0.913 0.749 0.727 0.572

Aungue los cambios en los parametros de la celda de LioCuO2 en el andlisis de XRD,
sugieren la incorporacion de todos los MT, se necesitan otras técnicas para confirmar la
incorporacion de éstos en la estructura cristalina de LioCuOz. En este contexto se realizaron
las técnicas de EPR y MAS-NMR de ’Li, con el fin de evaluar los cambios locales en LioCuO-

debido a la sustitucion parcial del cobre por cada MT utilizado.

(2) Resonancia paramagnética electronica

El espectro de EPR de la muestra de Li2CuO- presenta una sefial singlete amplia con
un g=2.0468 con un ancho de linea (r) de 846 G (Figura 2.5), atribuido a Cu®" en una
coordinacion cuadrada plana, CuOs, con S=1/2, como ha sido reportado previamente [43].
La relacion de intensidad (RI) entre la sefial a 77 y 300 K (177 K /1300 K), es de 1.9301, este
valor es inferior a 3.8, lo que indica que el Li.CuQz tiene un acoplamiento antiferromagnético
(AF). Este fendmeno se produce debido a la anisotropia magnética asociada al
comportamiento ferromagnético a lo largo de los ejes b y a, mediante las interacciones de
espines magnéticos entre los atomos de la misma capa asignada al enlace Cu-O-Cu, con un
angulo de 94° y, el AF ordenado en el eje c, asociado a las interacciones de espines
magnéticos de los atomos entre las capas vecinas (indicados por flechas, Figura 2.1) [47,48].
La modificacion del angulo de enlace Cu-O-Cu puede promover el cruce ferromagnético-
antiferromagnético [49], ya que la incorporacion parcial del MT en los sitios de Cu?* puede
modificar la hibridacion de los orbitales p-d, dando lugar a cambios en el caracter AF y a las

variaciones en el valor g asociado al Cu?* [49].
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Figura 2.5 Espectro de EPR del Li,CuO- pristino y de Li,CuO, modificado con diferentes MT a 77
y 300 K.

El espectro de EPR de la muestra de Mn-Li2CuO2 exhibe la contribucion de dos
especies paramagnéticas perfectamente definidas, Cu y Mn. El espectro de 300 K muestra
dos valores de g de 2.3020 asociada al Cu?*, que fue previamente reportado para Li-CuOz,
[50,51] y 1.9786 para los iones Mn**. Debido a que el radio idnico del Mn** (53 pm) es menor
que el del Cu?* (73 pm), la sustitucion del Cu por el Mn induce una distorsion en la red de
LioCuO.. Esta distorsion podria interrumpir parcial o totalmente, la trayectoria de
intercambio de spin entre cadenas y reforzar la trayectoria de intercambio intracadena, en la
que se sustituyo el Mn [52]; mientras que la disminucion del ancho de linea de la sefial EPR,
asignada a los iones Mn**, al bajar la temperatura de 300 K (I' =435) a 77 K (I' = 326), indica
el incremento de las interacciones de intercambio y superintercambio del Mn.

El espectro de EPR de Fe-Li>CuO; exhibe un valor g de 2.0241, esta sefial esta
compuesta por las contribuciones de Cu?* (S = 1/2) y Fe*" (S = 3/2) y también hay una
competencia magnética entre el AF proveniente de los iones de Cu?* y el ferromagnetismo
(FM) debido a los iones de Fe3*. La contribucion del ordenamiento ferromagnético a la sefial
EPR se refleja en el aumento de la intensidad tanto a 300 como a 77 K, con respecto a la
intensidad de Li,CuO2; mientras que la RI implica que el sistema es antiferromagnético
debido a que los iones de Cu son predominantes. Por otro lado, el espectro de EPR de la

muestra de Ni-Li2CuO, muestra un valor g de 2.0066, asignado sélo a Cu?*, ya que el Ni?*
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en una coordinacion cuadrada plana tiene S = 0, por lo que no presenta sefial en EPR. Este
valor de g se aproxima al valor del electrén libre (g = 2.0023) que implica un acoplamiento
de espin-orbital débil y, el valor RI (<3.8) indica un comportamiento AF. Ambos parametros
sugieren distorsiones estructurales en los cuadrados de CuQs; este resultado concuerda con
los cambios estructurales de Li>CuO2 observados por XRD, explicando la mayor contraccion

de la celda observada para la muestra de Ni-Li>CuOx.

Por otro lado, el ancho de linea asociada a Cu®** en Mn-Li>CuO, es menor en
comparacion con los compuestos LioCuO2, Ni-Li2CuO; y Fe-Li,CuO. (Tabla 2.2), lo que
indica que la interaccion dipolo-dipolo de los iones de cobre disminuye. Esto puede atribuirse
a que la distancia entre los sitios de cobre aumenta, provocando la expansién del volumen de
la celda de la muestra Mn-Li>CuOs.

Tabla 2.2 Valores de ancho de linea obtenidos a partir de los espectros de EPR de Li,CuO; pristino
y de Li,CuO, modificada con diferentes MT

Muestra I' (G)
Li2CuO2 846
Mn-Li2CuOz2 695
Fe-Li2CuO2 800
Ni-Li2CuO2 864

La resonancia paramagnética electronica ha proporcionado informacion sobre las
variaciones en el orden magnético y en los valores de g, asociados a la modificacion de la
hibridacién de los orbitales p-d en los sitios de cobre, por el efecto de la sustitucion de los
iones de MTs. Los resultados confirman la incorporacion de Mn, Fe y Ni en la estructura de
LioCuO», para completar de evaluar los cambios locales del material, se propuso realizar

NMR con el fin de evaluar el entorno quimico de litio.

(3) Resonancia Magnética Nuclear (’Li)

El espectro de MAS-NMR de ‘Li de la muestra de Li-CuO2 exhibe dos sefiales bien
definidas (Figura 2.6), una en ~0 ppm y otra en campo bajo (340 ppm). La sefial a 340 ppm

en Li>CuO2, emerge como resultado del contacto de Fermi asociado a la interaccion inter-
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cadena (IC) por el camino Cu-O-Li-O-Cu [53], donde la transferencia de espin desde el cobre
paramagnético hacia el litio a través del oxigeno tiene lugar a lo largo del eje ¢ (ver trayectoria
turquesa, Figura 2.1). Por otra parte, la sefial cercana a 0 ppm se ha observado en los
espectros de NMR de otros compuestos de Li-MT y Li que contienen sales ionicas, atribuida

a los iones de litio en un entorno quimico tetraédrico.
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Figura 2.6 a) Espectros de MAS-NMR de "Li de Li>CuO pristino y muestras modificadas con
MTs. Ampliacion del eje X para mostrar otras sefiales de las muestras b) Ni-Li.CuO; y ¢) Mn-
LizCUOz.

El hecho de que todas las muestras (puras y dopadas) presenten sefiales similares en
los espectros de MAS-NMR de ’Li indica que los cambios en el entorno quimico local del
litio, asociados a la diferente hibridacion d-p entre el MT y el oxigeno son sutiles pero
eficaces, ya que se observan pequefios desplazamientos en todas las muestras. Los espectros
de MAS-NMR de Li de Mn-Li2CuO; y Ni-Li>CuO, muestran otras sefiales pequefias en
32.3ppm (Figura 2.6b) y 122.4 ppm (Figura 2.6c), respectivamente. Estas nuevas sefiales

podrian sugerir diferentes procesos de transferencia de espin asociados a la presencia de
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cadenas de interaccion de espin Cu-O-Li-O-Ni y Cu-O-Li-O-Mn. Asi, se demuestra que los
metales de transicion dopados estan efectivamente incluidos dentro de la estructura cristalina
del Li-CuO», dando lugar a cambios en la disposicidén paramagnética y a diferentes ambientes
quimicos locales de litio. Cabe mencionar, que estos cambios se atribuyen totalmente a los
materiales de una sola fase, por lo tanto, todos los cambios en las propiedades de los
materiales determinados en las siguientes secciones estan relacionadas con las propiedades

intrinsecas de cada solucion solida.

Con la finalidad de comprender la naturaleza de la sefial que aparece aproximadamente
en 0 ppm, se realizaron experimentos de MAS-NMR de ’Li para el Li,CuO- tratado a
diferentes temperaturas en presencia de CO2 para promover la carbonatacion de la muestra
(Figura 2.7). Las muestras se etiquetaron como A-Li-CuO. (muestra expuesta al medio
ambiente por 4 meses), B-Li-CuO, (muestra carbonatada a 350 °C), C-Li,CuO. (muestra
carbonatada a 700 °C) y LioCOz (precursor). En el espectro de la muestra LioCOz se aprecia
una sefial en -0.77 ppm mientras para la muestra A-LioCuO. se observan dos sefiales una en
340 ppm y otra en -0.62 ppm. La primera sefial se atribuye a la interaccion Cu-O-Li-O-Cu
en Li2CuOz, como ya se menciond anteriormente; mientras que la segunda sefial puede estar
asociada al litio en compuestos ionicos, como Li>COs, que se forman en la superficie de
Li>CuOz por estar expuesto al medio ambiente. La muestra B-Li>CuQO> presenta un espectro
similar, la sefial cercana en 0 ppm aumenta su intensidad, mientras que la sefial en 340 ppm
disminuye, lo que significa que la cantidad de Li>COz incrementa debido al proceso de
quimisorcion. Por otro lado, el espectro de C-Li2CuO. muestra solo una sefial en -0.66 ppm,
indicando una carbonatacion completa de la muestra, debido a la reaccion de CO- con el litio
volumeétrico de la estructura cristalina, es decir, la interaccion IC de Li-CuO: ya no existe y
la sefial en 340 ppm desaparece. Cabe recordar que la sefial no asignada en Li>CuO; aparece
en 1.9 ppm, la cual no coincide con el desplazamiento quimico del Li.COs, esto confirma
que no hay presencia de carbonato de litio en la superficie de LioCuO> sin modificar y ni en
los modificados. La sefial en 1.9 ppm se encuentra en entorno donde no se produce la
transferencia de espin similar al del litio en forma i6nico, pero definitivamente el

desplazamiento quimico no corresponde a este tipo de compuestos.
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Figura 2.7 Espectros de MAS-NMR de ’Li de Li.CuO; y Li>COs. A-Li,CuO; (muestra expuesta al
medio ambiente por 4 meses), B-Li.CuO; (muestra carbonatada a 350 °C), C-Li,CuO, (muestra
carbonatada a 700 °C) y Li»COs (precursor).

Las técnicas de EPR y NMR permitieron analizar los cambios locales por la presencia
de iones paramagnéticos en la estructura de Li2CuO2. EI NMR permiti6 conocer los cambios
en el entorno quimico de litio, ya a que la naturaleza de los grupos vecinos afecta la densidad

electronica alrededor de su nucleo, repercutiendo en el desplazamiento quimico.

La técnica de difraccion de rayos X y las técnicas espectroscdpicas en conjunto
corroboraron la incorporacién de los iones metalicos de transicion en los sitios de cobre en
la estructura de Li-CuO- formando soluciones solidas sustitucionales. Debido a que no hubo
presencia de contaminantes o fases secundarias que interfieran los resultados electroquimicos
se procedid a evaluar el desempefio de los compuestos como catodos para una bateria de ion

litio.
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2.4.2 Caracterizacion electroquimica

Para analizar y correlacionar los cambios que se producen durante la deinsercion del
litio, se realizaron previamente experimentos dindmicos, mediante un anélisis
termogravimétrico utilizando una atmosfera de CO> en el intervalo de temperaturas de 30 a
850 °C (Figura 2.8). Es bien sabido que los compuestos de litio, entre ellos el Li>CuO2, son
capaces de atrapar quimicamente el CO; a altas temperaturas, donde este proceso depende
en gran medida de la movilidad del litio. Asi, los resultados muestran las variaciones en la
movilidad del Li en funcion del MT afiadido al Li2CuO.. Aunque el proceso de deinsercion
electroquimica y la captura quimica de CO: son fundamentalmente diferentes, ambas
comparten caracteristicas comunes como una reaccion de tipo superficial y la difusion de
litio hacia la superficie. En general, durante la captura de CO se producen cuatro procesos
diferentes (Figura 2.8): (a) la deshidratacion de la superficie de las particulas de LioCuOz,
donde las moléculas de agua se evaporan a unos 100 °C; (b) la quimisorcion superficial de
COz entre 250 y 500 °C; (c) la quimisorcién volumétrica de CO2 entre 650 y 750 °C (estos
dos procesos implican la formacion de Li.COz3) y (d) el proceso de desorcion de COz a
temperaturas superiores a 750 °C. Comparando las muestras modificadas con MT vy el
Li>CuO- pristino, el proceso de reaccion del CO superficial se produce a temperaturas mas
bajas en las muestras de Ni-Li2CuO2 y Mn-Li.CuOz, mientras que la muestra de Fe-Li.CuO:
requiere mas energia térmica para empezar a reaccionar (200-350 °C). Se observan cambios
drasticos en el proceso de carbonatacion volumétrica entre estas muestras, ya que este
mecanismo estéd directamente relacionado con la difusividad volumétrica del ion litio. Asi,
para las muestras de Li.CuO. dopadas con Ni y Mn, el proceso de carbonatacion inicia
temperaturas mucho mas bajas, indicando que los iones de Li tienen mayor movilidad para
alcanzar la superficie en comparacion con el Li>CuO pristino, donde reaccionan con el CO».
Ademas, la captura total de CO2 en ambas muestras fue la més alta de todas. Por otro lado,
la carbonatacion volumétrica de la muestra de Li>CuO. modificada con Fe se produce a
temperaturas mas altas. Asi, se corrobora que la capacidad especifica de deinsercion de Li de
la muestra de Fe-Li-CuO2 es menor que la de las otras muestras de Li.CuO2 que contienen
Ni y Mn, ya que los procesos de carbonatacion superficial y volumétrica requieren méas

energia térmica para reaccionar. En el caso de la muestra de Mn-Li,CuO3, s6lo se observa
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una ligera mejora de la capacidad especifica, por lo que otros mecanismos deben desempefiar

un papel fundamental, aunque la difusividad del litio es definitivamente mayor.
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Figura 2.8 Termogramas dinamicos de Li-CuO; pristino y de las muestras modificadas con TMs en
una atmosfera saturada de COs.

El comportamiento electroquimico de todos los materiales modificados de Li>CuO> fue
estudiado por medio de experimentos de carga/descarga, utilizando como electrodo de
trabajo una mezcla de estos materiales con carbon super-P y PVDF. Los perfiles de
carga/descarga en funcion de la capacidad especifica de todos estos materiales se evaluaron
en una ventana de potencial de 1.5a4.2 V vs Li%/Li* (Figura 2.9a). Es importante mencionar
que el proceso se realizo a una velocidad muy baja (C/15). Por tal motivo, se espera que el
voltaje represente el voltaje de equilibrio para los procesos de insercion y deinsercion. En el
proceso de carga electroquimica, cada muestra presenta dos procesos principales; uno
alrededor de 3.25 V y el otro cerca 4.15 V, que son mas evidentes utilizando los perfiles de
dQ/dV (Figura 2.9b). El primer proceso redox se asocia a la oxidacion de Cu?* a Cu®*
(reaccion 2.5), ligado con la transformacion de fase ortorrombica/monoclinica [29-31,54].
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Como el voltaje del primer proceso es muy similar para la muestra pristina de Li.CuO: y las
muestras modificadas con Mn y Ni, estos procesos de dopaje no tienen ningun efecto sobre
la energia de interaccion del Li. Por otra parte, para la sustitucion del Fe el voltaje es
alrededor de 5 mV mas alto que los mencionados anteriormente, lo que refleja un ligero
aumento en la energia de interaccion de los iones de Li con la estructura. La segunda meseta,
para todos estos materiales, se produce cerca de 4.15 V' y no se observan diferencias drasticas
entre las muestras (la similitud se aprecia mejor en las curvas dQ/dV). Este proceso suele
asociarse con la evolucion del oxigeno (reaccion 2.6) y, por lo tanto, todas las muestras
tienen una alta probabilidad de permitir la evolucion del oxigeno a altos voltajes durante el
primer ciclo [29,55,56]. Por lo tanto, la mayoria de los cambios observados en las muestras
modificadas de Li-CuO2 se presentan en términos de la capacidad especifica durante la
primera meseta. Este resultado refleja los cambios en el metal de transicion especifico de
cada muestra, con una mayor capacidad especifica observada en la muestra de Li>CuO;
modificada con Ni, similar a la del caso que contiene Mn, y una menor capacidad especifica
observada en la muestra modificada con Fe, todas ellas en comparacion con la pristina

muestra de LioCuO..

Estos resultados electroquimicos en el primer ciclo durante la carga concuerdan con los
obtenidos por los experimentos dindmicos de captura de CO2, aunque los procesos de
reaccion son diferentes, ambos muestran una mejora en la capacidad especifica de los
materiales de Li>CuO2 modificado con Ni y Mn, ademas una mayor movilidad de los iones

de litio comparado con el cuprato pristino y modificado con Fe.



2. Caracterizacion Electroquimica 34

b) Carga

a) 4.5

Ciclo1
4.0 1

3.5 - ] I
d 4

dQ/dv

g 3.0 T T T T T T T T
s 26 28 30 32 34 36 38 40 42
2 Potencial [V vs Li®/ Li*]
o
g 25 )
o
2.0 4
>
1.5 4 g ]
©
1 ' 1 M I ' 1 ' 1 ¥ |l v 1 '
0 50 100 150 200 250 300 350
Capacidad [mAhg™] : Descarga

T T T
15 18 21 24 2

'7 3‘0 o 3‘! :irB JIB 42
Potencial [V vs Li’ / Li"]

Figura 2.9 a) Perfiles de carga/descarga para la celda Li%1 M LiPFs EC:DMC:EMC 1:1:1/
(material activo-CSP-PVDF: 75-15-10 % en peso) ciclado a C/15 a temperatura ambiente. Curvas
de dQ/dV calculadas a partir de las curvas de potencial en funcidn de la capacidad durante la b)
cargay c) la descarga.

Durante la descarga electroquimica todas estas muestras presentaron mas cambios
(Figura 2.9a). La capacidad especifica es mayor para las muestras de Li.CuO2 que contienen
Ni y Mn, mientras que la capacidad especifica para la muestra modificada con Fe es muy
similar a la de la muestra sin modificar de LioCuOz. Los perfiles dQ/dV muestran un proceso
redox hasta 3.0 V (Figura 2.9c), atribuido a la insercion de Li y la transformacion de
diferentes fases. El proceso redox cerca de 1.8 V puede asociarse con la reduccién de CuO a
Cu20 [57]. Asi, el CuO puede formarse durante el proceso de carga debido a evolucion del
oxigeno (reaccion 2.7). Esto sélo se observa en la muestra de Li2CuO- sin modificar. Por lo
tanto, el proceso de dopaje afecta efectivamente las propiedades del material durante el
ciclado, especificamente durante el primer ciclo donde la difusividad del Li y la

conductividad intrinseca juegan papeles fundamentales.
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LioCuO; — LioxCuO; + XLi" + xe~, (0<x<1) Reaccion 2.5
2Li1xCuO2 — 1/202 + 2(1-x)Li* + 2(1-x)e™ + Cu203 Reaccion 2.6
Cuz03 — 2CuO + 1/202 Reaccion 2.7
2Li1xCuO2 — 2CuO + Oz + 2(1-x)Li* + 2(1-x)e” Reaccion 2.8

En la Figura 2.10a se muestran los perfiles de dQ/dV para el segundo y el quinto ciclo
de cada material. La muestra de Li-CuO: sin modificar muestra tres picos de oxidacion entre
2.8-3.3 V y tres picos de reduccion entre 3.0-2.4 V en el segundo ciclo. Estas sefiales pueden
asociarse con diferentes estados insercion/deinsercion de Li, como ha sido reportado por
Masquelier et al. en una ventana de potencial de 2.0 a 3.7 V [28]. En este trabajo la ventana
de potencial es mayor, por lo que se observa otro pico a potenciales superiores a 3.9 V. Este
nuevo proceso se asigna a la produccion de oxigeno molecular en la red cristalina,
promoviendo la irreversibilidad estructural. Mientras que el pico de oxidacién en 4.2 V, no
fue muy diferente para las muestras en el primer ciclo; en el segundo ciclo es evidente que
para las muestras modificadas con Ni y Mn, este proceso disminuye, mientras que en las
muestras de LioCuO> y Fe-Li>CuO; sigue apareciendo, promoviendo la formacion de CuO,

que se reduce a Cu20 en potenciales inferioresa 1.8 V.
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como catodo la muestra de Mn-Li,CuO; y c) Variacion de la capacidad con el nimero de ciclos

para Li%1M LiPFs EC:DMC:EMC 1:1:1/ (material activo -CSP-PVDF: 75-15-10 % en peso)

ciclado a C/15 a temperatura ambiente.

En el segundo ciclo de Ni-Li.CuO>, los procesos faradaicos ocurren en potenciales

diferentes a los de las otras muestras (Figura 2.10a). Esto puede estar asociado con la

oxidacion de Ni?* a Ni®* durante el primer ciclo de carga, cambiando la estructura

ortorrombica inicial a la fase monoclinica, como la de LiCuO2 y a una estructura en capas,

como la de LiNiO2 [58]. Para la muestra de Mn-Li>CuO: el perfil del quinto ciclo es muy

similar al del segundo, lo que indica reversibilidad del proceso redox y tal vez, la estabilidad

estructural del LioCuO. se mejorada por la adiccion de manganeso. Esta afirmacion se ve

confirmada por las curvas galvanostaticas (Figura 2.10b), en las que el decaimiento de la
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capacidad es minimo con una buena reversibilidad electroquimica. Los cambios en la
capacidad especifica fueron analizados durante diez ciclos para todas las muestras, durante
los tres primeros ciclos todas las muestras presentan el proceso de decaimiento de la
capacidad (Figura 2.10c). Después del tercer ciclo, la muestra de Li>CuO2 sin modificar
sufre cambios dréasticos en la capacidad, esto concuerda con reportes previos [29,55,56]. La
muestra de Mn-Li>CuO2 conserva una capacidad constante durante més ciclos y superior a
la de las otras muestras, con una retencion en la capacidad de 87 %, comparada con el
LioCuO. de 42 %. La mejora en la estabilidad podria estar relacionada con una menor
propension a que ocurra la evolucion de oxigeno, mejorando la estabilidad estructural. Para
confirmar los cambios, se realizd XRD ex situ en muestras de Mn-Li>CuO2 y Li>CuO sin

modificar.

24.3 Difraccion de Rayos-X ex situ

Como la mayoria de los cambios se producen durante los cinco ciclos iniciales, los
experimentos de XRD se realizaron después del primer ciclo de descarga, el segundo ciclo
en la carga y en el quinto ciclo en la descarga (Figura 2.11). Después del primer ciclo de
descarga, existen diferencias apreciables entre la Li.CuO> pristina y la muestra modificada
con Mn, ya que se espera que se forme la fase de Li-CuO- en este punto para una completa
reversibilidad. Sin embargo, para la muestra no modificada s6lo es posible lograr una
insercion parcial de Li, lo que da como resultado la fase Li1sCuO; (01-079-1509 archivo
PDF) con la presencia de Cu20 (03-065-3288 archivo PDF), lo que confirma el proceso redox
cerca de 1.7 VV como se observa en los perfiles dQ/dV. Por otro lado, el material modificado
con Mn solo presenta la fase de Li.CuO2, evidenciando una importante reversibilidad
estructural. Para el segundo ciclo de carga, en ambas muestras, la presencia de la fase
monoclinica de LiCuO: es clara. Sin embargo, en la muestra de Li-CuO2 no modificada se
obtienen otras reflexiones que indican la formacién de fases secundarias. Este efecto no se
produce en el caso del Mn-Li>CuO». Finalmente, para el quinto ciclo de descarga el material
no modificado presenta en su mayoria reflexiones relacionadas con el CuO (00-001-1117
archivo PDF), lo que indica que la mayor parte de la estructura de Li>CuO> ya se ha colapsado

después de cinco ciclos, aunque Li1sCuO2 permanece y no es la fase principal. En el caso del
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Mn-Li2CuO2, la presencia de CuO es minima mientras que las otras reflexiones

correspondientes a Li.CuO> siguen presentes, confirmando su superior estabilidad
estructural.
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Figura 2.11 Patrones de XRD ex situ de a) Li.CuO; pristino y b) Mn-Li,CuO.. Los patrones de

difraccion de rayos X de ambas muestras corresponden a: (i) descarga del primer ciclo (linea negra),
(i) carga del segundo ciclo (linea roja) y (iii) descarga del quinto ciclo (linea azul).

La mejora en la estabilidad estructural y en la retencion de la capacidad durante el ciclado se
atribuye totalmente a la formacion de la solucion sélida y a los cambios en los entornos
locales, principalmente relacionados con la mayor movilidad de ion litio promovida por las
interacciones de superintercambio. Aunque la evolucion de oxigeno en el primer ciclo siga
ocurriendo en todas las muestras, el proceso redox asociado O?" esté restringido para la
muestra Mn-Li>CuQz, en los ciclos posteriores. Este efecto podria atribuirse a que enlaces
Mn-O estan fuertemente ligados que impiden la recombinacién de O," para formar O, tal y
como se ha sugerido con otros materiales [59].
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2.5 Conclusiones

Las técnicas de caracterizacion estructural revelaron que se forman soluciones sélidas
sustitucionales al incorporar los iones Mn*, Fe** y Ni?" en la estructura cristalina de
Li>CuO», en ausencias de otras fases o impurezas. La presencia de los iones metélicos de
transicion en los sitios de cobre ocasiona pequefios cambios en los parametros de cada celda
y en las interacciones de superintercambio entre los sitios metalicos. Se determiné que el
compuesto modificado con Mn ofrece una mejor retencion en la carga después de 10 ciclos,
debido a su mayor interaccion de superintercambio que permite el transporte rapido de los
iones de litio y los electrones, evitando la aparicion de reacciones secundarias como la

reduccion de Cu?* a Cu'* y/o la evolucion de oxigeno.



Capitulo 3
Sintesis, caracterizacion estructural y
electroquimica de Li2Cu;-2xMnxO2 con
x<0.10

3.1 Resumen

En este apartado se determiné que la solubilidad maxima de manganeso en la estructura
cristalina de Li2CuOzes < 10%. Por medio de difraccion de rayos-X se evaluaron los cambios
ocasionados por la incorporacion de manganeso en LioCuO». Los resultados mostraron que
los parametros de celda disminuyen y las vacancias del ion litio incrementan al aumentar la
concentracion de manganeso, debido a los diferentes tamafios de los radios idnicos y al estado
de oxidacion de Cu?* y Mn**. Entre todas las muestras, la sustitucion del 3.5%, 5% y 7.5%
en mol de Mn revelaron una mejora en la retencion de la carga, 66.1%, 72.5% y 66,4%, y
mayores capacidades, 117, 95 y 113 mAhg?, después de 30 ciclos, respectivamente. La
mejora en estas propiedades electroquimicas se le atribuye a la estabilidad estructural que

ofrece el manganeso al ser sustituido en las posiciones de Cu.

3.2 Introduccion

En el capitulo anterior se demostr6 que el dopaje de Li-.CuO. con Mn mejora el
desempefio electroquimico debido a la estabilidad estructural que proporciona el Mn en la
estructura cristalina del cuprato de litio. La concentracion nominal de Mn fue de 5% en mol
debido a la maxima solubilidad de Fe en Li>CuO2; sin embargo, se desconoce la maxima
solubilidad de Mn en la estructura de LioCuO2, en este sentido, se propuso incorporar
diferentes concentraciones de manganeso formando soluciones sélidas sustitucionales, y
evaluar su efecto como dopante en la estructura de LioCuO>, en la busqueda de una relacion
de Mn mejorada que permita una mayor estabilidad estructural sin afectar la capacidad

especifica.

En este capitulo se describe el método de sintesis, las técnicas de caracterizacion
estructural y electroquimicas utilizadas para el estudio del efecto de la sustitucion de
diferentes concentraciones de manganeso por Cu en la estructura de Lio.CuO2. Se propuso

sintetizar los materiales por el método de cerdmico con diferentes concentraciones nominales

40
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de los precursores para formar soluciones solidas sustitucionales. Por medio de XRD se
plantea identificar las fases cristalinas presentes en las muestras después de la sintesis y
compararlos con la muestra de referencia. Finalmente, evaluar el desempefio electroquimico

de los compuestos como catodos para LIB.
3.3 Metodologia Experimental
3.3.1 Sintesis

Las muestras de LioCuO> modificadas con diferentes concentraciones nominales de
manganeso, se obtuvieron por el método ceramico. Para la sintesis de Li.CuO; se utilizaron
como precursores 0xido de litio (Li2O 97%, Aldrich) y 6xido de cobre (CuO 99%, Meyer)
con una estequiometria de 1.2:1. Para las sintesis de las fases modificadas se utilizd6 como
precursor 6xido de manganeso (MnO 97%, Meyer). En todos los casos, los precursores se
molieron en un mortero de agata, utilizando un 20% en peso de exceso de 6xido de litio para
compensar el efecto de sublimacion del litio. Posteriormente las mezclas de polvos se
prensaron a 4 Ton durante 30 segundos Yy se trataron térmicamente a 800 °C durante 6 h en
aire. La reaccion general se describe a continuacion con una estequiometria de CuO diferente

debido al numero de oxidacion de manganeso en el producto final que es +4:

X
LlZO(S) + (1 - ZX)CU.O(S) + XMTI.O(S) + EOZ(g) - LizCul_ZanxOZ(s)

3.3.2 Caracterizacion Estructural

Se obtuvieron los difractogramas de rayos-X (XRD) en un difractometro Bruker D8
Advance con radiacion Cu-Ko (A = 1.5406 A) en aire a temperatura ambiente. La intensidad
de difraccion en funcion del angulo 26 se midio entre 15° y 70°, con un paso de 26 de
0.020415°, por 38.4 s. Los patrones de XRD fueron refinados por el método de Rietveld tal
como se implementa en el Codigo Academico TOPAS (version 6), utilizando el enfoque de
parametros fundamentales [60]. SRM-NIST 660b (LaBe) fue utilizado para determinar la

contribucion instrumental a los patrones de difraccion de Rayos-X [61].
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3.3.3 Caracterizacion Electroquimica

El catodo para bateria de ion litio (LIB) se prepar6 con 75 % de material sintetizado,
15% de carbono Super-P (TIMCAL) y 10% de PVDF (Sigma-Aldrich), la mezcla se colocd
en agitacion aproximadamente durante 12 horas. Una vez mezclado, se utiliz6 para formar
electrodos de 25 mg con un didmetro de 1.3 cm en una prensa hidraulica tipo H a 74 MPa
durante 5 minutos. Posteriormente, los electrodos preparados se ensamblaron en una celda
de tipo combi usando una lamina de Li como anodo y 150 uL de hexafluorofosfato de litio,
1M LiPFe, en carbonato de etileno (EC), carbonato dimetilo (DMC) y carbonato de dietilo
(DEC) como electrolito, impregnado en un separador de fibra de vidrio (Whatman 0.6 mm
thickness). Los procesos de mezcla y ensamblaje se realizaron bajo atmdsfera de argon,
dentro de una caja de guantes, para evitar reacciones desfavorables. Una vez preparadas las
celdas, se llevaron a cabo las pruebas electroquimicas en un potenciostato multicanal VMP-
3 (Biologic).

3.4 Resultados y Discusién

3.4.1 Caracterizacion estructural

Las muestras obtenidas por la sintesis en estado sélido se analizaron por difraccion
de rayos-X, esto permitira confirmar la formacién de Li2Cu1-2xMnxO2 donde 0 <x< 0.1. La
muestra con x=0 se utilizo como referencia para determinar los posibles cambios
estructurales y propiedades por la sustitucién de manganeso por cobre. Por XRD se confirmo
la fase de Li>CuO2, todos los picos de difraccion coinciden con los correspondientes a la fase
cristalina ortorrbmbica con grupo espacial Immm (00-079-1939), Figura 3.1. Los
difractogramas de las muestras modificadas con diferentes concentraciones nominales de Mn
indican que todos son isoestructurales al Li2CuOz sin modificar, ademas de que no se formo

una nueva fase cristalina.
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Figura 3.1 Difractogramas (Acu) de la muestra de Li-CuO; y de las diferentes composiciones de
manganeso (indicadas en la figura). Las lineas verticales corresponden al patron de referencia
identificada mediante la ficha 00-079-1939 ICSD.

Para composiciones de Li2Cui2xMnxO2 con x > 0.10, se observa la fase sélida de
cuprato de litio y la presencia de otra fase solida, Figura 3.2. La nueva fase solida coincide
con las reflexiones de LiMnOs (01-084-8629) con estructura cristalina monoclinica y grupo
espacial C2/m, indicando que para x > 0.10 el Mn*" ya no es soluble en la estructura de
Li>CuO2 por el método cerdmico. En el inserto de la Figura 3.2 se muestra la ampliacion de
los planos (001) y (002) de LioMnOz y Li>CuOg, respectivamente. La reflexion del plano
(001) se incrementa conforme la concentracién de manganeso aumenta indicando una mayor
cantidad de la fase LioMnO:s.
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Figura 3.2 Difractogramas de rayos X (Aco) de las muestras de Li>Cui-2xMnxO, con x>0.10.

El analisis mas detallado solo se realiz6 para las muestras en las que no se formo otra
solucion solida. Para establecer, de forma cuantitativa, el efecto estructural de la
incorporacion de Mn en Li.CuOz, los patrones de XRD se analizaron mediante el método de
refinamiento Rietveld. La celda unitaria de la estructura de cuprato de litio, se model6 con la
simetria ortorrémbica descrita por el grupo espacial Immm (71), y una base que contiene un
Li*, un Cu?* y un O% en las coordenadas relativas (%, 0, z), (0, %, %) y (0, 0, 2),
respectivamente. Para el ajuste, se tomaron los valores de z y de los parametros de la celda
ortorrombica reportados por Sapifia et al. [45]. En la Figura 3.3 se muestran los ajustes del
refinamiento Rietveld de las muestras Li>CuO y Li>CuosMno.10> para comparar los datos

experimentales de rayos X con los calculados.
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Figura 3.3 Refinamiento Rietveld de las muestras a) Li.CuO- y b) Li»CuosMno10,. Los circulos y

la linea s6lida superior corresponden a los datos experimentales y calculados, respectivamente. La

curva inferior es la diferencia entre los patrones de difraccion calculados y medidos. Las marcas de
la parte inferior representan las reflexiones de Bragg asociadas a la fase cristalina ortorrdmbica.

Los parametros obtenidos mediante el método de Rietveld permiten analizar los
cambios en los pardmetros de la celda ortorrémbica por la presencia de diferentes
concentraciones de manganeso. Tomando de referencia los pardmetros de celda la muestra
LioCuO», se observa una disminucién en los parametros de celda cuando se aumenta la
concentracion de Mn (Figura 3.4a), solo se presenta una discrepancia en Li2Cuo.93Mno.03502,
con un aumento en los parametros a y b que tiene efecto en el volumen de la celda unitaria.
Asumiendo que Cu?* forma una coordinacion cuadrada plana con los O situadas en el plano
bc, la disminucién de los parametros de celda esté relacionada con una contraccion de la
celda al aumentar la concentracién de Mn, debido a la diferencia de los radios idnicos de
Shannon de Cu?* y Mn**, 0.71A y 0.53A, respectivamente [41]. Ademas, Mn** no ha sido
reportado con simetria de cuadrada plana, por lo que muy probablemente genere una

distorsion en la celda unitaria.
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Se sabe que la incorporacion de Mn** en los sitios de Cu?* puede generar vacancias
porque por cada sustitucion de manganeso, en teoria, se deberia producir una vacancia de
cobre. Este mecanismo se supuso para el anélisis de Rietveld, pero las ocupaciones de cobre
siempre daban la unidad, lo que implica que no hay vacancias de Cu?*; de igual manera se
corrobord que no hay vacancias de O%. Posteriormente, se refinaron las ocupaciones de Li",
revelando la existencia de vacancias de Li*, para las composiciones x > 0.05 (Figura 3.4b).
Las vacancias de litio se generan para mantener la electroneutralidad del sistema, algo
semejante ocurre en el proceso de extraer los iones de litio en los materiales catodicos como
el LiCoOg, en el que se puede considerar que como resultado de la sustitucion de un cation
con mayor nimero de oxidacion (Co*") a uno de menor nimero de oxidacion (Co®") se

generan vacancias de Li* para mantener el equilibrio de las cargas.
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Figura 3.4 a) Variacion de los parametros de celda y b) de las ocupaciones de litio en funcion de la
cantidad de Mn (x) en la red de Li>Cuy.xMn,O5.

Los cambios en los parametros de celdas y el aumento de las vacancias por la presencia
de Mn revelan una sustitucion favorable de manganeso en las posiciones de cobre. En el

capitulo anterior se demostr6 que la incorporacién del 5% en mol de manganeso en Li>CuO;
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mejora la retencion de la capacidad debido a la estabilidad estructural. Por ende, es preciso

evaluar el desempefio electroquimico de los compuestos sintetizados.

3.4.2 Caracterizacion electroquimica

El desempefio electroquimico de los materiales se analizd mediante el ciclado
galvanostatico a corriente constante. Los experimentos se llevaron a cabo en una ventana de
potencial de 1.5 a 4.2 V vs Li%Li* a C/10, considerando la capacidad tedrica al extraer un
ion de litio, 245 mAhg™. Los cambios mas significativos se observan en las mesetas y las
capacidades; en LiCuO2 son méas prolongadas y van disminuyendo al aumentar la
concentracion de Mn**, lo mismo ocurre con las capacidades de cada composicidn, excepto
parax =0.05 ( Figura 3.5a). En el primer ciclo durante la carga, para todas las composiciones
se observan dos mesetas bien definidas aproximadamente en 3.3y 4.1 V vs Li%Li* (Figura
3.5a), como ya se menciono en el capitulo anterior, el primer proceso faradaico se asocia a
la oxidacion de Cu?* a Cu®* (reaccion 2.5) y el segundo proceso a la oxidacion de O de la
red (reaccion 2.8). Las capacidades de carga iniciales son mayores a la capacidad teérica de
extraer un litio en la estructura de LiCuO- debido a la oxidacién de O? a altos potenciales
como sucede con compuestos ricos en litio [62] (Tabla 3.1). Los diferentes procesos
involucrados en esos procesos se distinguen mejor en los perfiles de dQ/dV (Figura 3.5b),
en donde se determina el potencial de oxidacién que se asocia a la energia de interaccion
(Tabla 3.1). Practicamente para x < 0.035 el proceso de dopaje no altera la energia de
interaccidn de Li; sin embargo, para composiciones mayores a 0.05, se observa un aumento
en la energia de interaccién de Li. Por otro lado, durante la descarga en el primer ciclo, los
perfiles de las diferentes composiciones siguen una tendencia similar a la del cuprato de litio.
Las etapas de insercion de los iones de litio ocurren en el mismo potencial (Figura 3.5b,
inserto) indicando que, para la descarga, no hay modificaciones en la energia de interaccion

de Li por la presencia de Mn, en el primer ciclo.

El cambio mas notable ocurre en la capacidad de descarga (Tabla 3.1), siendo
ligeramente mayor para la composicion para x=0.025 con respecto al LioCuO, para las otras
composiciones la capacidad de carga tiende a disminuir con el aumento de la concentracién

de Mn; la disminucion en las capacidades es congruente porque la incorporacion de Mn en
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la estructura de cuprato de litio disminuye las cantidades de cobre que son activos al proceso

redox.
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Figura 3.5 a) Perfiles de carga/descarga y b) curvas de dQ/dV de las diferentes composiciones del
material activo Li,Cu1-2«MnxO2 en el sistema Li°|1M LiPFs (EC:DMC:EMC)|(material activo-CSP-
PVDF:75:15:10 wt%) a C/10 a 25°C.

Tabla 3.1 Capacidades iniciales (primer ciclo) de la carga, descarga y el potencial de interaccién de
litio de las diferentes composiciones de Li>Cui-2xMn,O..

x en Li2Cui- Capacidad de Capacidad de Potencial de
2xMnxO2 carga (mAhgl)  descarga (mAhg?) interaccion de Li (V)

0.0 340 189 3.25
0.025 299 193 3.25
0.035 298 177 3.25

0.05 248 131 3.30
0.075 276 170 3.26

0.10 265 158 3.27

El primer ciclo proporciona un panorama general de los procesos redox y la méxima
capacidad que puede suministrar un compuesto; sin embargo, es necesario ciclar los
materiales para conocer la retencién de la carga de cada material. Todos los compuestos se

ciclaron por 30 ciclos (Figura 3.6a). Los materiales modificados tienen una capacidad mayor
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comparada con la del material de referencia, a excepcion de la composicion x = 0.025 que es
mucho menor a C/10. Después de treinta ciclos, los compuestos que tienen una mayor
capacidad son de las composiciones x = 0.035 y 0.075, 117 y 113 mAhg™, respectivamente;
mientras que los de composicién de x = 0.05, 0.10, 0.0, 0.025, tienen capacidades de 95, 71,
67, 38 mAhg?, respectivamente. Los porcentajes de retencion de capacidad de cada
compuesto fueron calculados y se presentan en funcion del nimero de ciclos (Figura 3.6b).
La Tabla 3.2 muestra el porcentaje de retencion de la carga después de treinta ciclos, a C/10.
El compuesto Li>Cuo.sMno 0502, es el que presenta la mayor retencion de carga, en este caso
no existe una relacién simple entre la composicion de Mn y la retencion de carga. En los
perfiles de dQ/dV (Figura 3.6¢) se presentan los ciclos 2 y 30 de cada material, se aprecian
los tres picos de oxidacion debido a los diferentes sitios activos de cobre y otro muy cercano
a 4.2 V, atribuido a la oxidacion del O%. Cabe resaltar que esta sefial es menos pronunciada
comparada con las sefiales asociadas a la oxidacion de Cu?* a Cu®" en todas las muestras,
contrariamente a lo que se sucede con el cuprato puro (Figura 2.10a). Para el proceso de
reduccion aparecen tres picos entre 3.0-2.4 V, que se asocian en diferentes estados de
insercion de Li*, ademas no se aprecia el pico de reduccién en 1.8 V, asociado a la reduccion
de Cu?* a Cu'*, indicando que los materiales sintetizados en este apartado son menos
propensos a la evolucion de oxigeno. Para las composiciones 0.035, 0.05 y 0.075, la variacion
de la intensidad de los picos de oxidacion es pequefia entre los ciclos 2 y 30, indicando que
los procesos redox se conservan, debido a la estabilidad estructural de los compuestos.
Mientras que, para las otras composiciones, las intensidades de los picos disminuyen
drasticamente, a pesar de que no hay evolucién de oxigeno por ende no retienen la carga.

Tabla 3.2 Porcentaje de la retencion de la carga después de 30 ciclos de las diferentes
composiciones de LizCui-2xMnxOs.

x en Li2Cu1-2xMnxO2 Porcentaje de retencion de la carga (%o)
0.0 35.6
0.025 19.6
0.035 66.1
0.05 72.5
0.075 66.4

0.10 45.3
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Figura 3.6 a) Variacion de la capacidad de descarga, b) porcentaje de retencion de la capacidad en
funcion de nimero de ciclos y c¢) curvas de dQ/dV del ciclo 2 y 30 de las diferentes composiciones
del material activo, Li>Cui..xMn,O, del sistema Li%1M LiPFs (EC:DMC:EMC)|(material activo-

CSP-PVDF:75:15:10 wt%) a C/10 a 25°C.

La evaluacion del desempefio de los materiales a velocidades bajas permite obtener

capacidades cercanas a la teodrica y, ademas, voltajes de equilibrio de los procesos de

insercion/deinsercion. Es importante estudiar el desempefio del material a diferentes

velocidades de carga/descarga, estrategia que se aproxima a las condiciones generales de

operacion y que permite conocer la estabilidad de las estructuras al modificar la velocidad de

ciclado. Se realizé el andlisis de la retencion de la capacidad a diferentes velocidades (Figura
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3.7). Para todos los materiales, a velocidades lentas, la capacidad de carga disminuye con el
namero de ciclos, mientras que a velocidades altas (1C) ésta se conserva; una vez realizado
este estudio, la capacidad se recupera a 0.1 C (a excepcion de los compuestos con x=0 y
0.05), mostrando una disminucion similar con el niamero de ciclos. Esto podria indicar que
a velocidades bajas la estructura cristalina alcanza a reacomodarse y no permite la
reincorporacion completa de los iones de litio; mientras que, a velocidades altas, la estructura
no alcanza la relajacion entonces solo se tiene acceso a los sitios mas disponibles,
disminuyendo la cantidad de carga, pero incrementando la retencién de ésta.
Particularmente, los compuestos con x igual a 0.035, 0.075 y 0.1, las capacidades son
notablemente mayores a las de cuprato pristino, y la recuperacién de carga con la
modificacion de la velocidad también es notable; por ejemplo, la muestra con x de 0.025 de
Mn pasa de presentar una capacidad de 39 mAhg™ a 1C a una capacidad de 130 mAhg* a
0.1C, y la variacion de la capacidad con en el nimero de ciclos es menor que al inicio del
protocolo; indicado que el la presencia de manganeso en los cupratos podria mejorar la
flexibilidad de las estructuras. Es necesario llevar a cabo mas experimentos para corroborar

esta propuesta.
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Figura 3.7 Variacion de la capacidad de descarga, a diferentes velocidades (indicadas en la figura)
con el nimero de ciclos del Li,CuO; no dopado y dopado del sistema Li%1M LiPFs
(EC:DMC:EMC)|(material activo-CSP-PVDF:75:15:10 wt%) a 25°C en una ventana de potencial
de 1.5—-4.2 V vs Li"/Li*.

3.5 Conclusiones
En este trabajo se determind que la maxima solubilidad de Mn** en Li,CuO; es el 10% en
mol formando soluciones solidas sin la presencia de fases secundarias. La presencia de Mn
en los sitios de Cu modificd los parametros de red de la estructura cristalina. Se demostro
que los materiales con el 3.5%, 5% y 7.5% de Mn** ofrecen capacidades mucho mayores que
las deméas composiciones y una mejora en la retencion de la carga debido que el Mn mejora
la estabilidad estructural del material. Ademas, las muestras modificadas con Mn retienen
mayores capacidades a velocidades altas comparadas con el material sin modificar. La mejora
en las propiedades electroquimicas de los materiales los hace muy prometedores como

catodos para LIB aunado que el Mn es de bajo costo y amigable con el medio ambiente.



Capitulo 4
Sintesis y caracterizacion electroquimica de
Li>Cu1xNixO2/LiNi; xCuxO>

4.1 Resumen

Las sintesis de las mezclas de fase se realizaron por el método ceramico en atmosfera
de aire, oxigeno o nitrégeno. Por difraccion de rayos-X se corrobora la presencia de las fases
ortorrombica y romboédrica para las muestras sintetizadas en aire y oxigeno. La muestra
sintetizada en nitrogeno presenta una variedad de fases, que contienen iones con nimeros de
oxidacion diferentes a la de los precursores, confirmando que la influencia de la composicién
de la atmdsfera en los procesos de 6xido reduccion durante la sintesis. La muestra sintetizada
en oxigeno contiene un aumento de la fase romboédrica (Cu-LNO) en comparacion con la
sintonizada en aire. Por XRD in situ se mostrd que la fase Cu-LNO tiene una estructura
reversible durante la insercion/deinsercion de los iones de Li, asimismo reveld una retencion
del 94 % de la capacidad de descarga después de 36 ciclos, en una ventana de potencial de
3.0 a 4.2 V vs Li%Li*. Para comprender el efecto de Cu en LNO se sintetizd LiNiO-. La
incorporacion de Cu en LNO forma una estructura cristalina ordenada, con un mayor grado
de ordenamiento catiénico comparada con LNO sin modificar. Por XPS se corrobor6 la
presencia de Cu®* en Cu-LNO. La caracterizacion electroquimica mostré que la presencia de
Cu mejora la reversibilidad de las transiciones de fase H2 a H3 en una ventana de potencial
de 3.0a4.3V vs Li%Li* logrando una retencion de la capacidad especifica del 95 %, un valor
elevado comparado con el 45 % observado en LiNiO> tras 10 ciclos. Ademas, por difraccion
de rayos-X in situ se demostr6 que la pérdida de la capacidad que se produce es debido a las

modificaciones intralaminares.

4.2 Introduccion
Como se menciono en los capitulos anteriores la formacion de soluciones solidas es
una estrategia para mejorar el desempefio electroquimico de los materiales catodicos para
baterias de ion-Li; sin embargo, al aumentar la concentracion de un metal de transicion en
una estructura cristalina mas alla del limite de solubilidad se promueve la formacién de otra

solucion sélida o compuesto con una composicién completamente diferente. Los sistemas de
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dos o0 mas fases se denominan mezclas o sistemas heterogéneos. Las fases interactian de tal
modo que la combinacion de propiedades de un sistema multifase es diferente de las
propiedades de cualquiera de las fases individuales y su respuesta puede ser mejor que la de
las fases individuales. EI contacto entre las fases via mecanica o a nivel de particula puede
genera cambios en el nivel de Fermi de cada fase [63]. Suponiendo que cada fase tiene
diferentes niveles de Fermi, al poner en contacto ambas fases habrd transferencia de
electrones de una fase a otra hasta que los niveles de Fermi sean iguales en ambas fases. Por
lo tanto, esta combinacion de propiedades puede repercutir en el desempefio electroquimico

del material como catodo para baterias de ion-L.i.

Recientemente, se ha reportado que en la mezcla de fases que contiene
Li2CuosNiosO2 (66.7 wt.%)-[Lio784Ni?*0.054CU?*0054](Ni**05CU3*05)020 (33.3 wt.%), la
presencia de la fase de menor porcentaje en peso mejoro significativamente la retencion de
la capacidad especifica durante el ciclado galvanostético [36]. Asi, el aumento de la cantidad
de [Lio.78aNi%*0.054CU%*0.0s4](Ni**0.5CU*0.5)O2.0 mejoraria el desempefio electroquimico del
composite. Con base en esto, se propuso realizar la sintesis variando la atmdsfera,
manteniendo invariables las demas condiciones de sintesis. Los materiales sintetizados se
caracterizan por XRD y XPS, con el fin de identificar las fases y los estados de oxidacion de
las especies presentes en los compuestos. Posteriormente, se evalla el desempefio
electroquimico de los materiales para corroborar que la retencion de carga mejora al
modificar la relacion de fases en el composite. Finalmente, se sintetiz6 y caracterizo el
LiNiO2 para comparar las propiedades estructurales y electroquimicas con la fase de interés.
Ademas, se estudiaron las transiciones de fases por XRD in situ y ex situ que ocurren durante
la carga y descarga de la celda, y se cuantificé la fraccion de cada fase para diferentes estados

de carga.
4.3 Metodologia Experimental

43.1 Sintesis

Las muestras se obtuvieron mediante reacciones en estado solido. En la sintesis se
utilizaron como precursores oxido de litio (Li2O, 97%, Aldrich), 6xido de cobre (CuO, 99%,
Meyer) y Oxido de niquel (NiO, 99%, Aldrich) en una proporcion molar de 1.1:0.5:0.5. Los

precursores se molieron en un mortero de agata, y posteriormente las mezclas de polvo se
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trataron térmicamente a 800 °C durante 6 h en atmosferas de oxigeno, aire o nitrogeno. Las
muestras se etiquetaron en funcion de la atmosfera de sintesis, por ejemplo, LiNiCu-O., para
la muestra que contenia precursores de Cu y Ni tratados térmicamente en oxigeno. EI LNO
se sintetizd mediante una reaccion en estado sélido a partir de hidréxido de litio (LIOH*H20
98%, Caledon) y nitrato de niquel (Ni(NO3)*6H.O 98%, Meyer). Los precursores se
disolvieron en agua en una proporcion molar de 1,1:1, la solucion se agit6 y se calent6 a 80
°C hasta su completa evaporacion. Los polvos obtenidos se calcinaron a 700 °C durante 5 h
en oxigeno. Se utilizé un 10% de exceso de precursor de litio para compensar los efectos de
la sublimacién del litio con el fin de conseguir un LiNiO2 cercano a la concentracion
estequiométrica [64,65]. Aunque los precursores y la temperatura son diferentes en la
sintesis, la estructura cristalina formada después de la sintesis es la misma, como corrobora

el andlisis de Rietveld.

43.2 Caracterizacion Estructural

Los patrones de difraccion de rayos X se obtuvieron utilizando dos difractometros. El
primero es un difractometro D5000 Siemens con una fuente de radiacion Co-Ka (A = 1,78897
A)y el otro un difractometro Bruker D8 Advanced con radiacion Cu-Ka (A = 1,5460 A). Los
datos se midieron en el intervalo de 15 a 105° en 26, con un tamafo de paso de 0,010208°,
durante 38.4 s por punto. Los patrones de polvo fueron refinados por el método de Rietveld
tal como se implementa en el Codigo Académico TOPAS (version 6), utilizando el enfoque
de parametros fundamentales [60]. Se utiliz6 el SRM-NIST 660b (LaBg¢) para determinar la
contribucion instrumental a los patrones de XRD [61]. Los parametros utilizados en los
refinamientos incluyeron: términos polinémicos para el modelado del fondo, los parametros
de la red, términos que indican la posicion e intensidad de las "colas de tubo", el
desplazamiento vertical del espécimen, los parametros estructurales y la anchura de un perfil
lorentziano para modelar el tamafio medio de los cristalitos. Esta ultima caracteristica se
modeld en el espacio reciproco con una expansion de armonicos simetrizados [66]. Los
estudios XPS se realizaron en un espectrometro de fotoelectrones de rayos X Thermo
Scientific KAlpha con una fuente de rayos X Al Ko monocromatica (1.487 keV).
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4.3.3 Caracterizacion Electroquimica

El catodo para bateria de ion litio (LIB) se prepar6 con 75 % de material sintetizado,
15% de carbono Super-P (TIMCAL) y 10% de PVDF (Sigma-Aldrich), la mezcla se colocd
en agitacion aproximadamente durante 12 horas. Una vez mezclado, se utiliz6 para formar
electrodos de 25 mg con un diametro de 1.3 cm en una prensa hidraulica tipo H a 74 MPa
durante 5 minutos. Posteriormente, los electrodos preparados se ensamblaron en una celda
de tipo combi usando una lamina de Li como anodo y 150 uL de hexafluorofosfato de litio,
1M LiPFe, en carbonato de etileno (EC), carbonato dimetilo (DMC) y carbonato de dietilo
(DEC) como electrolito, impregnado en un separador de fibra de vidrio (Whatman 0.6 mm
thickness). Los procesos de mezcla y ensamblaje se realizaron bajo atmdsfera de argon,
dentro de una caja de guantes, para evitar reacciones desfavorables. Una vez preparadas las
celdas, se llevaron a cabo las pruebas electroquimicas en un potenciostato multicanal VMP-
3 (Biologic).

4.4 Resultados y discusion
Esta seccion esta dividida en dos partes, en la primera parte se presentan los resultados
de la sintesis de la mezcla de fases en diferentes atmdsferas, la caracterizacion estructural y
electroquimica para verificar la hipotesis que al aumentar la cantidad de la fase
[Lio.78aNi%*0.054Cu%*0.054] (Ni*0.5Cu%*05)020 mejorara el desempefio electroquimico; mientras
que en la segunda parte se mostraran los resultados de la comparacion de la fase pura de LNO
y LNO modificado con Cu, para elucidar el efecto de Cu en LNO.

Parte I: Determinar cual es la fase que mejora el desempefio electroquimico por
difraccion de rayos-X in situ.

44.1 Sintesis, caracterizacion estructural y electroquimica

En la sintesis se utilizaron como precursores CuO y NiO, los cationes inicialmente
poseen un numero oxidacion +2, por lo que realizar el tratamiento térmico en presencia de
diferentes atmosferas se promovera el cambio en el estado de oxidacion de los iones y
favoreciendo algunas de las fases. Las sintesis en atmosferas de oxigeno y aire promoveran
estados de oxidacion mas altos, mientras que en nitrogeno se promovera la formacion de
fases con estados de oxidacion més bajos. Los compuestos fueron sintetizados por el método

ceramico en atmasferas de aire, oxigeno o nitrogeno y se analizaron mediante difraccion de
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Rayos X (Figura 4.1). Los difractogramas de las muestras sintetizadas en aire y oxigeno
coincidieron con el patron de XRD reportado por Aguilar y col. [36], formando dos fases, la
fase principal cristalizo en una estructura ortorrombica (similar al Li2NiO2 con Ni en estado
de oxidacion +2) y la fase secundaria en una estructura romboeédrica (similar al LiNiO2 con
Ni en estado de oxidacion +3, etiquetado como Cu-LNO). En la muestra sintetizada en
oxigeno se observa otra fase adicional, que coincide con las reflexiones de Li>O. Estas
mezclas de fases se etiquetaran LiNiCu-O2 (muestra sintetizada en oxigeno) y LiNiCu-aire
(muestra sintetizada en aire). Por otro lado, la sintesis realizada en nitrégeno dié lugar a una
variedad de compuestos; Li2Cuo.sNio.3202 (01-084-7937), LiCuO (00-033-0795) y Li»O (00-
012-0254). Aunque los productos obtenidos en atmosfera de N2 no son de interés para este

trabajo, su estado de oxidacion confirma la importancia de la atmdsfera de la sintesis para

proporcionar cambios en el estado de oxidacion de los iones.
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Figura 4.1 Difractogramas (Aco) de las muestras de LiNiCu sintetizadas en diferentes atmosferas,
indicadas en la figura: aire (rojo), Oz (azul) y N2 (negro).

Los patrones de difraccion de las muestras LiNiCu-aire y LiNiCu-O> fueron refinados por el
método de Rietveld, usando el software TOPAS (Figura 4.2), para corroborar la formacion
de las estructuras ortorrombica y romboédrica y cuantificar el porcentaje en masa de cada
una de ellas. Para la fase ortorrombica, la celda unitaria se modeld con la simetria descrita
por el grupo espacial Immm (71), y para la fase romboédrica, la celda unitaria se modelo
utilizando la configuracion hexagonal con la simetria descrita por el grupo espacial R-3m
(166). El ajuste confirmo la presencia de ambas fases. Se cuantificd el porcentaje en masa de
cada fase (Tabla 4.1). La presencia del agente oxidante favorecié la fase secundaria con 5 %
en peso, respecto a la muestra sintetizada en aire. Ademas, las condiciones mas oxidantes

conducen a la formacion de Li2O residual, lo que confirma la preferencia por desplazar la
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selectividad de la reaccion hacia la muestra con estados de oxidacion mas altos (con menos
Li).

LiNiCu_aire|b) |  #4Lio LiNiCu_O,

Intensidad (u.a.)

Intensidad (u.a.)

20 30 40 50 60 70 20 30 40 50 60 70
20 (grados) 20 (grados)

Figura 4.2 Refinamiento Rietveld de las muestras (Ac,) a) LiNiCu-aire y b) LiNiCu-O,. Los
circulos y la linea sélida superior corresponden a los datos experimentales y calculados,
respectivamente. La curva inferior es la diferencia entre los patrones de difraccion calculados y
medidos. Las marcas de la parte inferior representan las reflexiones de Bragg asociadas a las fases
ortorrémbica (ii, azul) y romboédrica (i, verde).

Tabla 4.1 Relacién porcentual (obtenida del analisis del XRD) en masa de cada fase de LiNiCu
sintetizados en presencia de aire y oxigeno.

Fases % en masa % en masa
(aire) (O2)
Li2Cuo.5Nios02 66.4 + 0.3 61.2+0.3
[Lio.784)Ni%*0.054(1)CU?*0.054(1)] (Ni®*0.5CU3*0.5)O2.0(1) 33.6+0.3 38.8+0.3

La presencia de Cu®* en la fase romboédrica puede generar controversia debido a la
inestabilidad del cation; sin embargo, trabajos previos han reportado compuestos con Cu®*,

Para comprobar la presencia de Cu®* en Cu-LNO de la muestra LiNiCu-Og, se llevo a cabo
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el experimento de XPS. Se obtuvieron los espectros de XPS de LioCuO2, NaCuO; y LiNiCu-
O (Figura 4.3), los primeros dos compuestos se usaron como referencia de la presencia de
Cu®" y Cu®, respectivamente. El espectro de Li,CuO2 muestra una sefial en 932.8 eV que
corresponde a Cu?*, mientras que el espectro de NaCuO, muestra una sefial mas amplia que
sugiere la presencia de dos especies quimicas diferentes, que fueron identificadas a través
de la deconvolucidn del espectro, mostrando dos sefiales una en 932.67 eV asignada a Cu?*
y otra en 934.40 eV atribuida a Cu** como ha sido reportado [67]. El espectro de LiNiCu-O;
exhibe también dos sefales, confirmando la presencia de Cu?* en 932.3 eV y de Cu®** eny
934.08 eV. La presencia de dos sefiales es debido al Cu?* en la fase ortorrombica y el Cu®*
en la posicion de ion Ni**, en la estructura de Cu-LNO. Los desplazamientos en las energias
de enlace con respecto a las muestras de referencia se asocian a las interacciones quimicas
entre los cationes de niquel y cobre en la estructura cristalina, atribuidas a cualquier
modificacion en la densidad de electrones en un atomo dado, que induce un cambio en la
energia de enlace para sus electrones de nivel de ndcleo interno y es detectado por los
espectros de XPS [68-70].
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Figura 4.3 Sefiales de cobre y lineas de la deconvolucion de los espectros de XPS de a) LiCuO,
b) NaCuO; y ¢) LiNiCu_O..

Corroborando el aumento y la presencia de Cu®* de la fase romboédrica (Cu-LNO) se
procedio a justificar la hipdtesis de que al aumentar la cantidad de Cu-LNO se mejoraria el
desempefio electroquimico del LiNiCu_O». Por CV se estudié la reversibilidad de los
procesos redox presentes en las muestras sintetizadas en aire y oxigeno. La CV se inicio
desde el potencial de circuito abierto hacia direccién anddica con una velocidad de barrido
de 0.1 mVs™ en una ventana de potencial de 1.7 a 4.2 V vs Li%/Li** para LiNiCu-aire (Figura
4.4a) y LiNiCu-Oz (Figura 4.4b) por varios ciclos. En ambas muestras se observan tres picos
de oxidacion alrededor de 3.69, 3.85 y 4.19 V vs Li%Li* durante el primer ciclo, al invertir
el barrido de potencial, se observan tres picos de reduccion en 3.94, 3.64y 2.78 V vs Li%/Li".

Los picos de reduccién son més visibles en LiNiCu-O3, indicando una mayor concentracion
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de las especies reductoras. La separacion de los potenciales de pico anddico y pico catodico
para el primer proceso redox (1 y I") es aproximadamente 905 mV en ambas muestras; ademas
al aumentar el numero de ciclos, la intensidad de los picos va disminuyendo
significativamente, proceso similar a los que sucede con el Li2CuO2 [29]; indicando un
proceso lento e irreversible, atribuido especialmente a la degradacion de la fase ortorrombica
(Li2CuosNios02). La intensidad de corriente del proceso redox Il en LiNiCu-aire, va
disminuyendo al incrementar el nimero de ciclos, indicando la inestabilidad del material en
estas condiciones. Ademas, el tercer pico de oxidacion disminuyo drasticamente despues del

primer ciclo y desaparece en el ciclo doce indicando una transformacién de fase irreversible.

a) b)
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Figura 4.4 Voltamperometrias ciclicas (0.1 mVs™?) para el sistema Li°|1M LiPFs EC:DMC:EMC
1:1:1| (material activo-CSP-PVDF: 75-15-10 wt%) a temperatura ambiente (25 °C) para diferentes
materiales activos: a) LiNiCu-aire y b) LiNiCu-O..

Para el LiNiCu-Og, los otros picos de oxidacion Il y Il parecen ser reversibles, a
medida que el proceso de oxidacion-reduccion continla, hasta el ciclo doce. Estos dos picos
estan probablemente asociados a la oxidacion de Ni** a Ni** de la fase romboédrica ya que
el proceso redox de Cu®" a Cu** no existe. Las voltamperometrias ciclicas en una ventana de
potencial 3.45 V- 3.95Vy 3.8V —4.2 V demuestran la reversibilidad y la estabilidad de los
procesos redox 1y Il (Figura 4.5 a) y b)); después de 27 ciclos en los dos procesos no hay
cambios significativos en la intensidad de corriente. El analisis de los picos (Il y 111) a un
mayor namero ciclos indica una alta reversibilidad que no es comun tanto para un material

como el LiNiOz puro (LNO), como para materiales modificados con otros iones metalicos
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de transicion [71,72], por lo que los cambios que se producen al sustituir el niquel por el

cobre podrian estar asociados a la reversibilidad estructural del material sintetizado.
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Figura 4.5 Voltamperometrias ciclicas (0.1 mVs?) para el sistema Li°|1M LiPFs EC:DMC:EMC
1:1:1] (LiNiCu-O,-CSP-PVDF: 75-15-10 wt%) a temperatura ambiente para diferentes ventanas de
potencial: a) 3.45V-395Vyb)3.8V-42V.

Confirmando la hipotesis que al aumentar la presencia de la fase romboédrica se mejora
el desempefio electroquimico de LiNiCu-O2, se decidid ya no estudiar el compuesto
sintetizado en aire y de aqui en adelante se realizara caracterizaciones electroquimicas y
estructurales del compuesto sintetizado en oxigeno.

Acorde a lo anterior, se llevo a cabo el estudio de los perfiles de carga/descarga de
LiNiCu-O2 a dos ventanas de potencial, 1.5V -4.2Vy3.0V-4.2V (Figura4.6 ayc). En
la primera ventana de potencial, se obtuvo una capacidad de descarga inicial de 214 mAhg"
1 sin embargo, después de 50 ciclos, la capacidad de descarga fue de 59 mAhg, indicando
gue en esta ventana de potencial no hay una retencién de la capacidad del material (Figura
4.6b). En la segunda ventana de potencial, la capacidad de descarga inicial fue de 54 mAhg
!y después 36 ciclos mantuvo esta misma capacidad, mostrando una retencion de 94 % de la
capacidad inicial, sugiriendo un papel positivo al trabajar en la ventana de potencial
seleccionada, debido a la reversibilidad estructural del material responsable en la
insercion/deinsercion de los iones de Li a altos potenciales (Figura 4.6d). Cabe resaltar que

se esta considerando la masa total del material activo para la capacidad especifica del material
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y no el porcentaje de cada fase. La estabilidad estructural del material en ventanas de

potencial limitada concuerda con los resultados obtenidos por CV.
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Figura 4.6 Perfiles de carga descarga del sistema Li%1M LiPFs (EC:DMC:EMC)|(LiCuNi-O,-CSP-
PVDF:75:15:10 wt%) a C/15 a dos ventanas de potencial: a) 1.5V -42Vyc)3.0V-42Vyla
variacion de la capacidad especifica en funcién de nimero de ciclo b) y d), respectivamente.

Las mejoras en el comportamiento electroquimico, atribuidas a los procesos redox I1'y
I1l, podrian ser asociadas a la inhibicién de transiciones de fases irreversibles, que son
caracteristicas del cuprato de litio y el niquelato de litio. La técnica que permite saber qué
fase de LiNiCu-O> esté relacionada con el proceso redox y la evolucion estructural que se

produce durante la carga/descarga de la bateria es la difraccion de rayos X in situ.
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4.4.2 Difraccion de Rayos X in situ

El mecanismo de insercidn/deinsercion de iones litio que se produce en LiNiCu-O- fue
examinado por XRD in situ (Figura 4.7), para ello, se seleccionaron diferentes intervalos de
20, correspondientes a las reflexiones representativas para cada fase, lo que permitié seguir
los cambios en los parametros a y ¢ de forma directa y rapida. EI LiNiCu-O2 pristino presenta
las sefiales de ambas fases, romboédrica (lineas punteadas rojas) y ortorrombica (lineas
punteadas verdes). Durante la carga, en la meseta de 3.4 V, la intensidad de las reflexiones
de la fase ortorrébmbica disminuye; mientras que las de la fase romboédrica no presentan
ningun cambio, es decir no participan en el proceso electroquimico. En la segunda meseta, a
3.7V, las reflexiones de la fase romboédrica se desplazan en diferentes direcciones: el plano
(003) se desplaza hacia &ngulos mas pequefios, mientras que los planos (101) y (104) hacia
angulos més grandes, debido a los cambios que se producen en la estructura cristalina durante
la deinsercion de iones litio. En estos potenciales, las reflexiones de la fase ortorrombica no
presentan desplazamientos, pero la pérdida de intensidad es dréastica, indicando una pérdida
de cristalinidad. Al promover una mayor oxidacion de LiNiCu-O2 (4.2 V), las sefiales de la
fase romboédrica siguen desplazandose en las mismas direcciones, como en la meseta de
potencial anterior. Durante la descarga, las reflexiones de la fase romboédrica regresan a sus
valores originales; sin embargo, las de la fase ortorrombica no recuperan la intensidad y
practicamente desaparecen, puesto que la red cristalina colapso y perdid cristalinidad muy
similar a lo que sucede con el LioCuO.. Los cambios que ocurren durante la carga, de las
reflexiones de la fase romboédrica indican que el pardametro a decrece, en tanto que el
parametro ¢ crece, efecto que concuerda con lo reportado [72,73]; posteriormente en la
descarga, nuevamente el pardmetro a crece y el parametro ¢ decrece, mostrando una
reversibilidad estructural, muy probablemente debido a Cu®" presente en la estructura de
LiNiOs..
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Figura 4.7 a) Carga/descarga del sistema Li%1M LiPFs (EC:DMC:EMC)|(LiCuNi-O,-CSP-
PVDF:75:15:10 wt%) a una velocidad de C/15 b) patrones de XRD colectados a diferentes
potenciales. Las lineas verticales discontinuas verdes y rojas en los difractogramas indican las
reflexiones relacionadas con la fase ortorrémbica y romboédrica, respectivamente.

Para corroborar la pérdida de cristalinidad de la fase ortorrombica y descartar una
trasformacion de fase, durante el ciclado del LiNiCu-O2, se realizd XRD ex situ en un
intervalo de 26 de 17° a 70° (Figura 4.8). El patrén de XRD sb6lo muestra reflexiones
asociadas a la fase romboédrica y no hay reflexiones asociadas a una transformacion de la
fase ortorrébmbica. Por otro lado, la muestra C-D, de igual manera, s6lo muestra reflexiones
de la fase romboédrica, con una sefial muy amplia donde se presenta la reflexion (011)
representativa de la fase ortorrémbica, indicando la pérdida de cristalinidad. Por lo tanto, se
confirma, que la fase romboédrica es la que participa en la retencion de la carga y todos los

cambios posteriores estan asociados a ella.
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Figura 4.8 Modificacion del XRD ex situ del LiNiCu-O; con el ciclado a C/15: pristino (negro),
después de la primera carga (C, rojo) y después del primer ciclo de carga/descarga (C-D, azul).

La capacidad de una bateria depende de varios factores, uno de estos factores es la
cantidad del material activo que se utiliza para preparar el catodo. Como se menciono
anteriormente, la capacidad especifica que se muestra en la Figura 4.6, se calcul6 utilizando
la masa total del material activo y no el porcentaje de cada fase. Asi mismo, se demostré por
difraccién de rayos X in situ que la fase romboédrica es la fase activa que participa durante
el proceso de carga/descarga. Considerando que la muestra LiNiCu-O> contiene 38.8 % en
peso de la fase romboédrica se realiz6 el ajuste en la capacidad del material activo (Figura
4.9). La fase mantiene una capacidad de 151 mAhg‘después de 36 ciclos, lo que hace que
este material sea atractivo como catodo para baterias de ion litio. A partir de esto se demuestra

una vez mas, el interés de trabajar con materiales a base de niquel modificados con Cu.

Por otro lado, el potencial de circuito abierto de LioCuO2 y LiNiCu-O. es
aproximadamente de 3.0 V, indicando que la presencia de la fase Cu-LNO no afecta las

propiedades de la fase mayoritaria (ortorrombica), como se menciond anteriormente la fase
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ortorrombica sufre los mismos problemas de reversibilidad que el cuprato de litio sin
modificar. Por lo tanto, la fase Cu-LNO ofrece mejoras en la retencion de la caga de manera

independiente.
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Figura 4.9 Variacion de la capacidad especifica de carga/descarga (C/15) en funcién de nimero de
ciclo del sistema Li%1M LiPFs (EC:DMC:EMC)|LiNiCu-O,:CSP:PVDF en una ventana de
potencial 3.0 V — 4.2 V, considerando la masa de a fase romboédrica.

De acuerdo con lo anterior, se confirmé que la fase romboédrica proporciona una
mejora en el rendimiento electroquimico de la bateri,a debido a la reversibilidad de las
estructuras formadas durante la insercion/deinsercion de iones litio. La mejora en las
propiedades estructurales y electroquimicas precisa sintetizar el LNO puro para realizar una

comparacion de los materiales y determinar el efecto de cobre en LNO.
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Parte Il: Caracterizacion estructural y electroquimica de LNO y Cu-LNO en una

ventana de potencial de 3.0a 4.3 V.

4.4.3 Sintesis, caracterizacion estructural y electroquimica

ElI LNO es uno de los materiales mas estudiados porque tiene: una estructura similar a
la del LiCoO», con la posibilidad de alcanzar altos voltajes de operacion y por el bajo costo
del Ni en comparacién con el Co [71,72]. Desafortunadamente, el desempefio durante el
ciclado de LNO es pobre, lo que se atribuye a cambios estructurales que ocurren durante la
descarga. Ademas, se sabe que los materiales LNO tienen defectos anti-sitio llamados
desorden catiénico, en los que algunos atomos de Ni de la capa metal de transicion migran a
la capa de Li, debido al tamafio similar de iones Li* y Ni%*. La presencia de Ni en la capa de
Li afecta negativamente la difusion de Li [74].

Una de las estrategias para disminuir el desorden cationico es realizar la sintesis en
atmosfera de O debido a que el precursor de Ni, inicialmente es una especie de Ni?* por lo
que la atmosfera oxidante promueve la especie Ni®*. La sintesis de LNO se llev a cabo en
atmosfera de Oz, el compuesto obtenido se utilizo para hacer la caracterizacion estructural y
electroquimica. En el difractograma de este compuesto, Figura 4.10a, aparecen unicamente
las reflexiones de la fase de LiNiO, de estructura romboédrica con grupo espacial R-3m
(166), identificadas mediante la ficha 00-082-2042. Con el fin de obtener datos cuantitativos
de los difractogramas, se realizé el ajuste del patron de difraccion. Como resultado del ajuste
se corroboré la presencia de una fase romboédrica con una composicion quimica,
Lio.97Ni1.0302, la fase sera etiquetada como LNO. A pesar de realizar la sintesis en atmésfera
de Oz no se formd una estequiometria completa de LNO, el ajuste revela 3% de Ni?* en las
posiciones de Li*; sin embargo, es una fase con composicion quimica adecuada para realizar

una comparacién con Cu-LNO.
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Figura 4.10 Patrones de difraccion de rayos-X de a) LNO y de las ampliaciones del eje x de
diferentes reflexiones de LiNiCu-O, y LNO (b y c).

Los parametros obtenidos mediante el método de Rietveld permiten analizar los
cambios en los parametros de la celda unitaria de las muestras (Tabla 4.2). Los parametros
de red del LNO puro concuerdan con los pardmetros reportados previamente [75]. Ademas,
los parametros de red del Cu-LNO indican que la fase es isoestructural con el LNO; sin
embargo, las modificaciones de los pardmetros de red indican una expansion en las
direcciones a 'y ¢ (Tabla 4.2), la modificacion podria estar asociada con la incorporacién de
iones de cobre en las posiciones de iones de Ni** en la fase cristalina de LNO. La expansion
de la celda unitaria genera controversia asociada a los radios idnicos de cobre, si es Cu®* (73
pm) o Cu®* (54 pm) el que estd sustituyendo al Ni** (56 pm) [41]; el andlisis por el
refinamiento Rietveld sugiere que el Cu?* y el Ni?* estan presentes en las posiciones de Li*
generando vacancias de Li; mientras que los cationes Cu®* se incorporan en las posiciones
de Ni®* generando un mejor ordenamiento estructural. La posibilidad de que Ni o Cu ocupen

las posiciones de Li también se analiza a partir de los patrones de difraccion. La relacion de



4. |l Caracterizacion Estructural 71

las intensidades de las reflexiones de los planos (003) y (104) (I(003)/l(104)), para LNO y Cu-
LNO son 1.79 y 1.96, respectivamente (Figura 4.10 b). El incremento en la relacion de las
intensidades se atribuye a que la incorporacion de Cu en LNO, disminuye el desorden
catiénico [71,76-78]. Ademaés, el desdoblamiento de las reflexiones de los planos
(108)&(110) y (006)&(102) se utilizan como indicador del ordenamiento en la muestra, ya
que el aumento en la separacion indica un mejor ordenamiento (Figura 4.10 c). Por lo tanto,
el mayor grado de separacion de las reflexiones en la muestra de Cu-LNO, indica una
estructura de capas altamente ordenada en comparacién con el LNO y disminuye la
posibilidad del desorden catiénico [79,80].

Tabla 4.2 Resultados experimentales de los pardmetros de celda obtenidos mediante el ajuste de los
patrones de XRD por el método de Rietveld.

a, b (A) c (A) V(A3  Rwp (%) X3CHI} Ref.

LiNiO> 2.87549 1418056  101.542 - - [75]
LiNiO2  2.8777(1) 14.1904(6) 101.772(7)  5.73 5.21 Este trabajo
Cu-LNO  2.8817(3) 14.2093(3) 102.188(5)  3.42 2.04  Estetrabajo

El desempefio electroquimico del LNO pristino y del Cu-LNO se estudi6 en una media
celda a través del ciclado galvanostatico. Las curvas de carga/descarga obtenidas en una
ventana de potencial de 3.0 V a 4.3 V vs Li%Li* a C/15, considerando s6lo la cantidad de la
fase estable, se muestran en la Figura 4.11a. Las capacidades iniciales de descarga de LNO
y Cu-LNO fueron de 182 mAhg* y 150 mAhg, respectivamente; sin embargo, después del
décimo ciclo, la retencidn de la capacidad en Cu-LNO fue del 95% comparado con el 45%
en LNO (Figura 4.11b).

Es bien sabido que el LiNiO> presenta diferentes transformaciones de fases durante la
insercion/deinsercidn de iones de litio, que consisten en cambios de la fase hexagonal original
(H1) a monoclinica (M), a la segunda fase hexagonal (H2) y a la tercera hexagonal (H3)
[81,82]. Estas transiciones de fases estan asociadas a los diferentes picos de oxidacion-
reduccién en las curvas de capacidad diferencial (Figura 4.11c). Estos picos aparecen
también para el Cu-LNO, solo que las transiciones de fase H1 a M y H2 a H3 en la direccion

anodica aparecen, en el primer ciclo, a potenciales mas altos en comparacion con las de LNO;
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mientras que, en el decimo ciclo, la diferencia de potencial disminuye, pero sigue
apareciendo a potenciales mas bajos en el LNO. Por otro lado, los picos redox (H1-M y M-
H2) en ambas muestras son reversibles y no hay cambios significativos en el potencial
después de 10 ciclos, aungue la intensidad de los picos es mayor con respecto al ciclo para
Cu-LNO. Para LNO, la transicion de fase H2 a H3 ha sido ampliamente reportada como el
principal mecanismo causante de una pobre estabilidad estructural [83,84]. La separacion del
pico anddico y el pico catodico entre el primer y el décimo ciclo, en la transicion de fase (H2-
H3) es mayor en LNO que en Cu-LNO, indicando que la modificacion del Cu mejora la
reversibilidad de la transicion de fase durante la insercion/deinsercion de los iones de litio,

modificando la retencién de la capacidad.
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Figura 4.11 Comparacion del desempefio de las fases LNO y Cu-LNO (indicado en la figura)
en el sistema Li°1M LiPFs EC:DMC:EMC 1:1:1|(material activo-CSP-PVDF: 75:15:10 wt%) a
C/15 a) perfil de carga y descarga, b) variacion de la capacidad en funcion de nimero ciclo y c)

perfiles de dQ/dV, obtenidos en los ciclos 1y 10 de LNO y Cu-LNO entre 3.0-4.3V, las la
transiciones de fases se indican en la figura.
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4.4.4 Difraccién de Rayos X in situ

El anélisis mediante XRD in situ de los cambios que se producen a potenciales mas
altos (transicion de fase H2 a H3) en las muestras de LNO y Cu-LNO permite relacionar la
retencion de la capacidad con la estabilidad estructural. Desafortunadamente, no ha sido
posible obtener el difractograma completo para cada estado de carga. De manera aproximada,
solo se analiza el comportamiento en las zonas 26 de 18° a 20° y 36° a 38°, en donde aparecen
las reflexiones del plano (003) y (101), respectivamente (Figuras 4.12a y 4.13a). Es
importante hacer notar, que los picos de reflexion de ambos planos no se desplazan al
aumentar el potencial carga, pero su intensidad disminuye; de esta manera, se descarta la
modificacion estructural y se propone la desaparicion de esta fase, a expensas de otra,
asociada al pico de reflexion que va apareciendo conforme el potencial se incrementa. Este
nuevo pico no es posible asociarlo a una estructura determinada, en este caso, sélo sera
asociado a la fase formada durante el proceso de carga. Para encontrar la fraccion de cada
fase, los picos de reflexion de los planos (003) y (101) fueron deconvolucionados; y con el
area bajo la curva, se evalla la fraccion de cada fase, las fracciones se reportan en relacion
con el potencial de carga correspondiente (Figura 4.12b y 4.13b). La relacién de cada fase
indica caracteristicas interesantes; en ambos compuestos la fraccién de la nueva fase en los

planos (003) y (101) incrementa con el aumento del potencial.
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Figura 4.12 a) Difractogramas recolectados de LNO y Cu-LNO a diferentes estados de carga del
sistema Li°|1M LiPFs EC:DMC:EMC 1:1:1|(material activo-CSP-PVDF: 75:15:10 wt%) a una
velocidad de C/15. b) Fraccion relativa de las fases obtenidas mediante la deconvolucion de la

reflexion del plano (003) del patron de XRD de los catodos durante la carga. Las barras roja y negra
corresponden a las fracciones de las fases iniciales, y las verde y naranja corresponden a las fases
formadas en la carga. * No hay certeza en la evaluacion de las fracciones.

Las fracciones de la fase nueva y la fase original en el plano (101) siguen un
comportamiento similar, en ambos compuestos la nueva fase empieza aparecer en un
potencial 3.9 V. ElI LNO alcanza valores de hasta el 70%, mientras que los del Cu-LNO
apenas llegan el 60% al méaximo potencial; por lo tanto, es evidente que el Cu-LNO limita el

crecimiento de las fases cristalinas secundarias (Figura 4.13b).
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Figura 4.13 a) Difractogramas recolectadas de LNO y Cu-LNO a diferentes estados de carga del
sistema Li°|1M LiPFs EC:DMC:EMC 1:1:1|(material activo-CSP-PVDF: 75:15:10 wt%) a una
velocidad de C/15. b) Fraccion relativa de las transiciones de fases obtenidas mediante la
deconvolucién de la reflexion del plano (101) del patrén de XRD de los catodos durante la carga.
Las barras roja y negra corresponden a las fracciones de las fases iniciales, y las verde y naranja
corresponden a las fases formadas en la carga.

A partir de la deconvolucién de las reflexiones de los planos (003) y (101), se
identificaron los angulos de 26 donde se presentan las reflexiones de las nuevas fases. Los
parametros a y c de la fase original y de la formada durante la carga, se calcularon utilizando
los valores de 26, combinados con la ley de Bragg y la ecuacion de los planos para un sistema
cristalino hexagonal. La Figura 4.14a muestra la variacion de estos parametros con el
potencial de carga. Las letras a, cy a’, ¢” pertenecen a los parametros de la fase original y de
la fase formada, respectivamente. Los parametros correspondientes a la fase original
permanecen inalterados a diferentes estados de carga; mientras en la fase formada, los valores

de a” decreceny los de c” crecen. Los cambios en los parametros indican que la fase formada
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presenta menor distancia intralaminar y mayor distancia interlaminar (Figura 4.14b); es
decir, las distancias de enlace dentro de las capas M-O disminuyen, y las distancias entre las

capas en la fase cristalina aumentan, respectivamente.
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Figura 4.14 a) Parametros de red obtenidos a partir de XRD in situ y b) estructura cristalina de
LNO.

Es importante resaltar que los parametros c y ¢ en LNO se ven afectados a potenciales
altos; en 4.2 V los parametros son iguales, donde el parametro ¢ de la fase formada disminuye
drasticamente indicando que la distancia interlaminar es afectada, y, ademas, a 4.3 V existe
un desplazamiento de la reflexién indicando que existe una transicion de fase; mientras en

Cu-LNO la fase original y fase formada permanecen inalteradas.

En resumen, la muestra Cu-LNO es mas estable que el LNO pristino. Los experimentos
de XRD in situ indican que el principal mecanismo de degradacién deberia estar relacionado
con la mayor fraccion de la fase formada y los cambios que se producen en las distancias
interlaminares. Estas caracteristicas confirman un efecto positivo de la inclusion de Cu,
aunque no se conocen las caracteristicas dptimas como la cantidad de dopante y el posible

efecto de las fases secundarias; sin embargo, en este trabajo existen pruebas convincentes
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que indican que la mezcla de Ni-Cu en el LNO da lugar a una mejora de la estabilidad

estructural.

Los resultados obtenidos coinciden con las otras modificaciones que se han realizado
con el LiNiOy, en las que la sustitucion de otros iones metalicos de transicion en las
posiciones de Ni mejora la reversibilidad de las fases H2 a H3 a altos potenciales, dando una
mayor estabilidad estructural que se refleja en la retencién de la capacidad [76,77,79,85].
Modificaciones realizadas con W o Y han proporcionado una retencion de capacidad del 95.5
y 63% después de 100 ciclos, respectivamente [76,77], el LiNiO2 modificado con Nb mejora
la retencion de capacidad en un 85.7% después de 200 ciclos [79], comparado con el 95%
después de 10 ciclos en este trabajo. Sin embargo, se debe de considerar que existe una
mezcla de fases, donde la fase Cu-LNO es la que mejora el rendimiento electroquimico.
Ademas, se busca materiales de bajo costo y que sea abundante como el Cu. Por lo tanto, la
fase Cu-LNO resulta atractivo como material catddico para LIB, aunque todavia es un reto
obtener la fase pura.

4.5 Conclusiones

La presencia de diferentes atmosferas durante la sintesis de la mezcla de fases promovio
el cambio de nimero de oxidacién de las especies presente y la cantidad de cada fase. El
compuesto sintetizado en atmdsfera de O2 formé un 5% en peso de la fase romboédrica (Cu-
LNO) comparado con el compuesto sintetizado en aire. Por XRD in situ se identifico que la
fase Cu-LNO es reversible durante el ciclado, logrando una retencion del 94 % de la
capacidad de descarga, después de 36 ciclos en una ventana de potencial de 3.0 V - 4.2 V vs
Li%Li*. Se estudio el efecto de Cu en LNO comparando con LNO puro. La presencia de Cu
en LNO mostro reversibilidad de las transiciones de fase H2 a H3, evitando la pérdida de la
capacidad en una ventana de potencial de 3.0 V — 4.3 V vs Li*/Li. Ademas, por XRD in situ
se mostro que el Cu en LNO evita una mayor fraccion de la fase formada y la transformacion

de fases a potenciales altos.



Capitulo 5
Conclusiones y perspectivas

5.1 Conclusiones generales

El principal problema del cuprato de litio es que, a altos potenciales de carga, la
oxidacion de O provoca una disminucion de la capacidad debido a la pérdida de
cristalinidad del material. Para evitar o desplazar el potencial donde ocurre la oxidacion de
O? , en este trabajo se propuso incorporar iones metalicos, Mn, Fe y Ni en LioCuO2. Se
formaron soluciones solidas sustitucionales con el 5% en mol de los iones metalicos en
LioCuO». La formacion de soluciones solidas afectd las caracteristicas estructurales y
espectroscopicas del cuprato de litio; se descubrié que los pardmetros de red y las
interacciones de superintercambio entre los sitios metélicos, son los mayormente afectados.
Se demostro que estas dos modificaciones tienen un efecto importante en la movilidad de los

iones de Li dentro de la estructura del LioCuOs,.

Debido a las ventajas de trabajar con el manganeso se determind que la maxima
solubilidad de Mn en Li.CuO> es del 10% en mol. Se revel6 que las modificaciones con
diferentes concentraciones nominales de Mn contraen la celda unitaria debido a la diferencia
de los radios ionicos de los iones metélicos de Cu y Mn. La presencia de manganeso en
LioCuO. mejora el desempefio electroquimico de los compuestos, mostrando una mayor
capacidad y retencidn en la carga en comparacion con el material sin modificar. Ademas, las
muestras con diferentes composiciones de Mn ofrecen una ruta mas econdémica para la

modificacion de LioCuOz, en comparacion con el Ni, que es la modificacion més estudiada.

Por otro lado, la modificacion del cuprato de litio modificado con Ni ha sido una
alternativa para incrementar la capacidad del material activo; sin embargo, al aumentar la
concentracion de Ni en Li2CuO; se forman mezclas de fases, una que corresponde a una
estructura cristalina ortorrombica y otra romboédrica (Cu-LNO), donde esta ultima ofrece
una mejora en la retencion de la carga. Para promover la fase romboédrica, la sintesis de estos
materiales se llevaron a cabo en presencia de diferentes atmosferas; la sintesis en atmdésfera
en Oz promovid la formacion de la fase Cu-LNO un 5% en peso mayor comparado con la

sintesis realizada en aire. Por difraccion de rayos X in situ se demostrd que esta fase es la
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unica que participa durante la insercion/deinsercién de Li. Debido a que la fase Cu-LNO
tiene una estructura similar al LiNiO, este compuesto fue sintetizado, y los compuestos se
utilizaron como material activo para estudiar el efecto de Cu en LNO. La presencia de Cu en
LNO mejor6 el comportamiento electroquimico y la estabilidad estructural, logrando una
retencion de la capacidad del 95% después de 10 ciclos y la reversibilidad de las transiciones
de fase de H2 a H3, mientras que el LNO solo retiene el 45 %. Los experimentos de XRD in
situ, confirmaron que los cambios més drasticos que conducen al desvanecimiento de la
capacidad estan relacionados con la mayor fraccion de la fase formada y la transicion de esta
fase a altos potenciales, produciendo cambios en las distancias interlaminares. Estos
resultados permitiran tener la certeza de que trabajar con materiales de base niquel
modificados, es una alternativa atractiva como cétodos para la LIB, mientras que el principal

reto es encontrar métodos para incorporar el Cu sin que se formen fases secundarias.

5.2 Perspectivas

El cuprato de litio modificado con manganeso es un material novedoso debido a la
mejora en sus propiedades estructurales y electroquimicas. Sabiendo las ventajas que ofrece
el manganeso en Li>CuO2, permitird disefiar materiales a base de cobre y manganeso que
ofrezcan mayores capacidades a altos potenciales sin preocuparse de la estabilidad
estructural, como Li>Cu1xyMTxMnyO> variando X y manteniendo constante y. Por otro lado,
se demostro que la presencia de Cu®* en la estructura de LiNiO2 mejora la reversibilidad de
la fase H2 a H3 a altos potenciales, por lo que sintetizar una solucién sélida de LiNi1-xCuxO2
sin la presencia de otra solucion solida es de gran interés debido que es un material libre de
cobalto. Ademas, en el presente trabajo se implement6 la técnica de difraccion de Rayos-X
in situ que permitird estudiar otros sistemas de interés durante la insercion/deinsercion de un

ion alcalino (Li, K, Na).
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Apéndice

Al. Sintesis de LiNiO2 en atmosfera de aire y Oa.

La sintesis de LiNiO; pristino y modificado con 10% en mol de cobre, se llevo a cabo
en dos atmaosferas en aire u oxigeno. Las muestras estan etiquetadas de acuerdo, si se utiliz6
otro ion metélico diferente a Ni y a la atmosfera durante la sintesis (LNCuO-O2, LNO
modificado con Cu y la sintesis en atmosfera de oxigeno). Para todos los compuestos, las
reflexiones de los difractogramas coinciden con las reflexiones de la fase de LiNiO (Figura
Al.1 a), de estructura romboédrica con grupo espacial R-3m (166), identificadas mediante la
ficha 00-082-2042; sin embargo, la muestra etiqueta LNCuO-O; presenta otra fase que
corresponde a Li>CuO., indicando que Cu no se incorpor0 en la estructura de LNO. La
relacion de las intensidades de las reflexiones de los planos (003) y (104) (I(03)/l(104)), para
los compuestos sintetizados en atmdsfera oxigeno es mayor que los compuestos sintetizados

en aire, indicando que el desorden cationico disminuye.

Para corroborar que se obtuvo la fase correcta de LiNiO2 se realiz6 NMR de Li para
LNO-O2 (Figura A1.1b). EI LNO cristaliza en una estructura romboédrica con grupo espacial
R-3m, donde el Ni®* y Li* tienen una geometria octaédrica unido a los oxigenos. El
desplazamiento en 735 ppm es el resultado de contacto de Fermi asociado a la interaccién
inter-cadena por el camino Ni-O-Li-O-Ni, donde se lleva a cabo la transferencia de espin
desde el Ni®* paramagnético hacia el litio a través del oxigeno. La sefial cercana a 0 ppm, se

le asocia a Li2COs3 0 LiOH que se forma en la superficie del material.
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Figura Al.1 a) Difractogramas de los compuestos sintetizados de LNO puro y modificado con Cu,
en diferentes atmoésferas (indicado en la figura) y b) MAS-NMR de ‘Li de LNO-O..
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A2. Detalles de la celda in situ de XRD

Para identificar la transformacion de fases a diferentes estados de carga del material
activo durante la carga y descarga de la celda, se llevé a cabo un estudio de XRD in situ,
utilizando una celda comercial (EL-CELL), figura A2.1b, Para montar la celda comercial en
el equipo de XRD se disefid una base de acero inoxidable que permite adaptarla (figura
A2.1c). El proceso de operacion se lleva cabo por diferentes pasos: (i) se ensambla la celda
en una caja de guantes en atmdsfera de argon, (ii) en un potenciostato V-mp3 se mide el
potencial de circuito abierto para asegura que se realizd bien el ensamble, (iii) se lleva la
celda a medir al equipo de XRD para obtener el difractograma (figura A2.le), (iv)
posteriormente se vuelve a conectar la celda en un potenciostato y se programa para cargar
la bateria hasta un potencial de interés; después se desconecta para medir el patron de XRD,

y asi sucesivamente para obtener difractogramas a diferentes estados de carga.

a) b) g S S
s & N
— /3N g
(>
+—— Ventana de Berilio " g
¢ 4————— (C'olector de corriente (Al) ‘

+——— Catodo

+—— Separador (fibra de vidrio)
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Figura A2.1 Detalles de la celda in situ de XRD: a) componentes de celda, b) celda comercial (EL-

CELL), c) base disefiada de acero inoxidable, d) celda adaptada en la base y €) montaje de la celda

en el equipo de XRD.
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A3. Detalle de la deconvolucion de las reflexiones para calcular las fracciones de

las fases en diferentes estados de carga.

Las reflexiones (003) y (101) en diferentes estados de carga fueron deconvolucionados
para determinar las fracciones de fases de original y la fase formada de LNO y Cu-LNO. La
deconvolucion se muestra en la figura A3.1 (como ejemplo). Brevemente, para cada par de
picos, se propuso una funcion gaussiana para ajustar la altura y la amplitud de estos picos, el

area bajo cada seccidn de pico se asigno a la proporcion de la cantidad de fase.

| cu-LNO

Experimental data
(003) [ |New phase

B Original phase
i i «»»++- Cumulative Fit Peak

Intensity (counts)

18.0 18.5 19.0 19.5
20 (degree)

Figura A3.1 Patron de DRX deconvolucionado de la muestra de Cu-LNO sometida a 4.0 V
vs Li%Li*. El area bajo la curva de color rojo corresponde a la cantidad de la fase original, mientras

que la zona verde corresponde a la fase formada.
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Cation doping is one of the most dynamic strategies to enhance the electrochemical properties of
cathode materials for lithium-ion batteries. Nevertheless, the maximum partial substitution capacity
depends on the solubility of each metal ion, and so the formation of impurities is a very common conse-
quence. Thus, the correlation between electrochemical performance and the doping effect is frequently
unknown. In this study, the effect of the partial substitution of copper by manganese, iron or nickel in
Lio,CuO, is evaluated, as well as the effect on the electrochemical performance of the modified Li,CuO,
samples as lithium ion battery cathode materials. XRD characterization confirmed single phase formation
for all samples, and the incorporation of the transition metal in the Li,CuO, structure was evaluated by
XRD profile fitting, EPR and ’Li-NMR. The results showed modifications in intra- and inter-chain inter-
actions, associated with the variations in the Cu-O-Cu bond angle and changes in magnetic order, due
to the presence of the doping transition metal. Among all samples, only manganese partial substitution
reveals a drastic improvement in the electrochemical stability during the charge/discharge processes even
at potentials higher than 3.9 V. It was corroborated that the higher stability is attributed to (i) the increase
in the superexchange interactions between the copper sites and manganese, directly modifying lithium
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diffusivity and electronic conductivity, both inferred from dynamic thermogravimetric analysis for CO,
sorption and conductivity tests, respectively and (ii) the lower propensity to enable O, evolution during
several charge cycles. These results are totally attributed to manganese cation partial substitution, which

rsc.li/dalton has a huge impact on the utilization of copper-based materials in real applications.

economy based on renewable energy sources.' Since new solid-
state compounds are difficult to rationalize, the modification
of existing materials can lead to a more direct route to the dis-
covery of materials with enhanced properties.® Among the
many modification routes, cation doping, ie., metal ion
exchange, or inclusion of one ion within the crystal lattice, is
an efficient way to improve the properties of several
materials.”*® Cation doping has resulted in the improvement
of the specific characteristics of several materials. For instance,

Introduction

Finding novel materials for lithium ion batteries (LIB) is a
counter-clock race fueled by the necessity of achieving an

“Universidad Autonoma Metropolitana-Iztapalapa, Departamento de Quimica,
09340 Ciudad de México, Mexico

bLaboratorio de Fisicoquimica y Reactividad de Superficies (LaFReS), Instituto de
Investigaciones en Materiales, Universidad Nacional Auténoma de México, Ciudad

Universitaria, Circuito exterior s/n, 04510 Del. CoyoacdnCiudad de México, Mexico.
E-mail: pfeiffer@iim.unam.mx

‘CONACYT - Universidad Auténoma Metropolitana - Iztapalapa, 09340 Ciudad de
Meéxico, Mexico. E-mail: gramossa@conacyt.mx, miguel.oliver@conacyt.mx
nstituto Politecnico Nacional-ESFM, Av. IPN S/N, Edif. 9 U.P. Zacatenco, Col. San
Pedro Zacatenco, México City 07738, Mexico

f Electronic supplementary information (ESI) available: Fe*’-Mossbauer spectra
of Fe-Li,CuO,, EPR spectrum of Mn-Li,CuO, at 77 K, SEM micrographs of
samples, "Li MAS NMR spectra of Li,CuO, at 55 kHz, charge-discharge profiles
in the first cycle for the Li°/1 M LiPF, EC:DMC:EMC 1:1:1/(active material-
CSP-PVDF: 75-15-10 wt%) cell cycled at C/15 at room temperature and dQ/dV
curves calculated from discharge curves. See DOI: 10.1039/DODT00273A

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020

the electronic conductivity of LiFePO, is increased by Zn
doping resulting in increased lithium ion diffusion.” For other
materials such as LiMn,0,, which undergoes significant
changes during charging, doping has improved the structural
stability. When it is doped with several metal ions (Al,® Ni,’
and Co'°), the structural/cycling stability and operating voltage
are drastically improved.

For lithium ion batteries, the attainment of stable cycling
operation is one of the fundamental properties of all active
materials. In this regard, Li,CuO, has been studied as an
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active material for an LIB cathode, due to its (i) high theore-
tical capacity (490 mA h g™"), associated with the presence of
two lithium ions within the structure and (ii) the low cost of
copper. Unfortunately, lithium cuprate does not perform well,
mainly due to irreversible phase transitions from ortho-
rhombic to monoclinic crystal phases during cycling.
Moreover, Li,CuO, has a high probability to enable oxygen
evolution at high potentials, due to oxygen density of states,
which are higher than those of copper, particularly, when Cu®*
is formed during lithium ion deinsertion to afford
LiCu0,.""™" In this sense, different theoretical reports have
confirmed that cation doping is a good strategy to avoid
oxygen evolution, decreasing the density of states over oxygen
and thus improving the stability of the cathode material, over
long term."*"

Although the doping process is an excellent strategy for the
modification of the properties of materials, one of its main
drawbacks is that real doping is not always achieved. Although
in several occasions the doping effect is reported, secondary
phase formation is also possible, which can also lead to inter-
esting changes in the properties of materials. For the specific
case of Li,CuO,, the inclusion of nickel into the crystal lattice
has been reported. In fact, it is believed that the similar Cu**
and Ni*" ion sizes allow the formation of an Li,Cu;_,NiO,
solid solution at all compositions, x = 0-1. However, there are
some important controversies about that, which are discussed
here. Previous reports have indicated that the specific capacity
for lithium intercalation increases with the increase of Ni
content up to a maximum specific capacity of 250 mA h g™ for
x = 0.5, also exhibiting a good reversibility for charge and dis-
charge cycles.'® Further works have reported that it is only
possible to achieve x = 0-0.4 in Li,Cu,_,Ni,O,, because for x >
0.4 compositions, secondary phases are formed, such as NiO
or different Li containing compounds. For Li,Cu;_,NiO,
samples with x = 0.1 and 0.2 the addition of Ni improves their
specific capacities suitable for their use as LIB materials."”
Other reports have concluded that doping Li,CuO, at higher
concentration is not always possible. For example, the
inclusion of Fe in Li,CuO, forms a Liy(Cuy_zy,Fe,)O, solid
solution with x = 0.05, and this value indicates the maximum
solubility of Fe in Li,CuO,, since higher Fe concentrations (x >
0.05) produce secondary phases (CuO and Fe,0;).'®

Therefore, it is a fundamental matter in materials science
to determine the limit of solubility of the dopant and analyze
the effect of the dopant on the properties of the materials. In
this regard, there are controversies on the effect of doping
Li,CuO, with Ni. On the one hand, Li,Cu, ;Ni, 50, formation
(supposedly pure) demonstrates that the electrochemical rever-
sibility of Li,CuO, can be improved by partial copper substi-
tution with 50% Ni*". It was also demonstrated that both
nickel and oxygen are redox active during the delithiation of
Li,Cuy sNiy 50, and a reversible Ni>"** couple contributes to
approximately 125 mA h g~' of the total capacity.'® In this
context, a previous work has explored different strategies to
improve the electrochemical properties of Li,CuO,, such as the
formation of a solid solution (Li,Cu,5Ni,;0,). However, the
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results revealed the presence of [Lio.7ga(sNi>"0.054(1)CU> 0.054(1)]
(Ni**5 5Cu’") 5)0,.0(1) as a secondary phase and it was shown
that the presence of this phase has a positive effect on the LIB
system, providing greater stability and reversibility.”® Aguilar-
Eseiza et al. demonstrated by ex situ X-ray diffraction that this
secondary phase is the one that maintains its crystalline struc-
ture after one full charge/discharge cycle. Furthermore, by
electrochemical characterization it was revealed that the dis-
charge profile shows redox processes associated with the sec-
ondary phase [Lio.784(5)Ni2+0.054(1)Cu2+0.054(1):|(Ni3+0.scu3+0.5)
0;.0(1) which help to maintain after 50 charge/discharge cycles
a capacity close to 150 mA h g7'.?° Another strategy, recently
reported, was the replacement of oxygen by fluorine ions to
improve the electrochemical properties of Li,CuO,. This was
demonstrated by differential electrochemical mass spec-
trometry (DEMS), where the evolution of oxygen is inhibited
during the charging process, even at potentials higher than 3.9
V. This behavior was attributed to changes in the density of
states close to the Fermi level, brought about by doping with
fluorine, decreasing the contribution of oxygen.>!

Thus, in order to understand the effect of the partial re-
placement of the transition metal ions in Li,CuO, without the
presence of secondary phases and to analyze the changes in
the properties of these materials attributed to doping, the solu-
bility of Ni, Fe and Mn transition metals in Li,CuO, is first
evaluated. Then, all these materials were thoroughly character-
ized by spectroscopic and crystallographic techniques. Finally,
the effect on the electrochemical properties and lithium
diffusion is evaluated, showing that the cation-doping of
Li,CuO, with different transition metals (TMs), specifically
manganese, improved the electrochemical and structural stabi-
lity at different charge and discharge cycles.

Experimental section

Li,CuO, samples, modified with different transition metals
(TMs) at low concentrations, were obtained by solid-state reac-
tion. For the pristine Li,CuO, synthesis process, lithium oxide
(Li,O 97%, Aldrich) and copper oxide (CuO 99%, Meyer) were
used as precursors in a 1:1 molar ratio. For the modified
phase syntheses, manganese oxide (MnO 97%, Meyer), iron
oxide (Fe,O3 97%, Meyer) and nickel nitrate (Ni(NO;),*6H,0
98%, Meyer) were used as doping metal precursors, compris-
ing 5%mol in the TM: Cu ratio. For all cases, the precursors
were ground in an agate mortar, using a 20 wt% excess of
lithium oxide to compensate for the lithium sublimation
effect,'® and the powder mixtures were heat treated at 800 °C
for 6 h in air. Modified samples are labeled as a function of
the T™M wused as follows: Mn-Li,CuO,, Fe-Li,CuO, and
Ni-Li,CuO,, respectively.

The samples were thoroughly characterized in order to
determine their real nature, as single phases or mixed
phases, by spectroscopic/structural techniques. X-ray diffrac-
tion (XRD) patterns were collected on a Bruker D8 Advanced
diffractometer with Cu-Ka radiation (1 = 1.5406 A) in steps of

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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0.020415° for 38.4 s per point, in the 15 to 70° 26 range at
room temperature. Solid-state ’Li nuclear magnetic reso-
nance (NMR) spectra were acquired at room temperature
under magic angle spinning (MAS) conditions at 50 and 55
kHz on a Bruker AVANCE-II 300 NMR spectrometer. Electron
Paramagnetic Resonance (EPR) spectra were recorded using
a Bruker Elexsys E-500-I EPR spectrometer operating at
X-band frequency (9.4315 GHz), with 100 kHz field modu-
lation and phase sensitive detection to obtain the first
derivative signal. EPR measurements were carried out at 300
and 77 K. As for determination of signal intensity, we
employed the peak-to-peak intensities. However, for cali-
bration we always checked them by the double integration
method. Cryogenic temperatures were achieved and con-
trolled using a Cryo-Instruments ER 4141VT temperature and
gas flow controller. All CW EPR data were acquired under
non-saturated, slow-passage conditions. Mdssbauer spectra
were recorded at room temperature with a Wiss El Elektronik
GmbH MRG500 conventional constant acceleration spectro-
meter, equipped with a krypton proportional detector.
Chemical isomer shift (IS) data are given relative to o-Fe.
Absorption spectra were fitted by using the NORMOS
program. CO, capture experiments were performed using a
thermobalance (TA Instruments, model Q500HR), under
dynamic conditions. Thermograms were obtained from 30 to
850 °C, using a saturated CO, atmosphere (60 mL min~",
Praxair, grade 2.8). For the microstructural characterization
of all these samples, the morphology and surface features
were observed by scanning electron microscopy (SEM), using
a JEOL JMS-7600F microscope.

For electrochemical measurements, LIB cathodes were
constructed with 75% of the as-synthesized sample, 15% of
carbon Super-P (TIMCAL) and 10% of polyvinylidene fluoride
(Sigma-Aldrich), which were used to form 1.3 cm-diameter
0.5 mm-thick electrodes (28 mg). The cathodes were tested in
ECC-Combi cells, using Li foil as the anode and 150 pL of 1
M LiPFs (ethylene carbonate, EC:dimethyl carbonate,
DMC : diethyl carbonate, DEC 1:1:1 v/v) as the electrolyte,
impregnated on a glass fiber separator (Whatman 0.6 mm
thickness). Electrochemical cells were assembled in an argon-
filled glove box. Then, the cells were charged and discharged
at Constant Current (CC) at C/15 using the theoretical
capacity of Li,CuO, in a Biologic VMP-3 multichannel
potentiostat.

The electronic conductivities of pristine Li,CuO, and Mn-
Li,CuO, samples were determined by the 2 contact in situ
press method as reported by Lei Sun et al.>* For this process, a
determined amount of powder was placed in a circular sample
holder with a diameter of 1.3 cm and pressed at 3 metric tons
for 2 min. After that, the sample holder was connected to a
high precision multimeter Keithley 2450 and the electrical re-
sistance measured. All measurements were carried out under
room conditions at a temperature of around 20 °C and a rela-
tive humidity of around 20-30%. The thickness of the sample
was measured with a precision micrometer (Mitutoyo) with a
resolution of 1 pum.

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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The electrical conductivity was calculated according to the
following eqn (1):

t
c=— 1

I (1)
where ¢, R, and S correspond to the sample thickness,
measured resistance, and the surface area of the sample.

Results and discussion
Structural and spectroscopic characterization

The Li,CuO, structure can be described as consisting of edge-
sharing [CuO,4] nearly square planar units lying on the bc
plane which are linked together along the b axis. The resulting
[CuO,] chains are stacked in the a axis direction and joined by
[LiO] layers (Fig. 1).

Based on the Li,CuO, structural and compositional fea-
tures, the copper atoms were partially substituted by the fol-
lowing transition metals (TM): iron, nickel and manganese.
These TM were selected based on the solid solution approach
for the rational design of advanced lithium-containing solid-
solutions, which makes use of thermodynamic considerations
and conductivity measurements. This proposition was initially
presented by Thangadurai and Weppner, using lithium ortho-
silicate (Li;SiO,) as a ceramic base,”® establishing that a
ceramic solid solution may be produced by the addition of
different metal oxides having more negative Gibbs free energy
of formation (AG) than the oxide base, CuO in this case
(=128.4 k] mol™" (ref. 24)). Thus, in the present solid-solution
cases, the AG¢ values of the corresponding TM oxides included
are more negative than that of CuO; Fe (Fe,Os;, —744.8 k]
mol™), Ni (NiO, —211.7 k] mol™") and Mn (MnO,, —464.4 k]
mol™).>* It must be pointed out that Fe and Mn oxidation
states were elucidated and confirmed by different spectro-
scopic techniques, as described below.

The X-ray diffraction patterns of synthesized pristine and
TM-containing Li,CuO, samples were fitted by the Le Bail

ou

Fig. 1 Schematic representation of the crystal structure of Li,CuO,; the
black arrows depict the atomic magnetic moment and the yellow line
represents the interchain (IC) interaction.
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Fig. 2 XRD patterns of pristine Li,CuO; (a), Mn-Li,CuO, (b), Fe-Li,CuO,
(c) and Ni-Li,CuO, (d) modified samples with the TM indicated in the
figure. The open circles and upper solid line correspond to the experi-
mental and calculated data, respectively; the lower curve is the differ-
ence between them. Vertical marks represent the Bragg reflections
associated with the Li,CuO, phase.

method, using FULLPROF software (Fig. 2). The adjustments
revealed that all these materials crystallized in orthorhombic
structure with the space group Immm, without the presence of
any secondary phase. The XRD patterns of the Ni-Li,CuO,,
Mn-Li,CuO, and Fe-Li,CuO, samples indicate that all these
materials are isostructural to the pristine Li,CuO, and none of
them produced new crystalline phases. Further experimental
results using 10% of TMs during synthesis reveal the presence
of diffraction peaks related to Fe,O3; and LiFeO, for the Fe-con-
taining Li,CuO, sample, indicating that the dopant concen-
tration limit is surpassed.*®

Conversely, for Mn- and Ni-containing Li,CuO, samples
there is no secondary formation, i.e. the TM solubility of these
metals is higher (data not shown). However, in order to make
a fair comparison between all these samples, hereafter the ana-
lyzed samples correspond to those containing 5 mol% of each
transition metal.

The calculated unit cell parameters from the Le Bail fitting
method (Table 1) reveal slight modifications for partially sub-
stituted samples, suggesting the likely formation of a solid
solution. The Ni-Li,CuO, sample exhibited the highest cell
contraction, which can be associated with Cu®*" and Ni*" ionic

Table 1 Experimental cell parameters obtained through pattern model-
ing processes

Parameter Li,CuO, Mn-Li,CuO, Fe-Li,CuO, Ni-Li,CuO,
a (A) 3.659 3.659 3.657 3.660
b (A) 2.859 2.859 2.858 2.855
¢ (A) 9.386 9.387 9.380 9.369
Vol (A% 98.173 98.194 98.030 97.887
Ryp 14.4 12.7 13.0 11.8
0.913 0.749 0.727 0.572
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ratio variations, from 71 to 63 pm,*® respectively. Due to the
fact that these samples are obtained in a slightly oxidizing
atmosphere (air), iron and manganese might suffer changes in
their oxidation states within the structures. So, with the aim of
evaluating the oxidation state of Fe in Fe-Li,CuO, and Mn in
Mn-Li,CuO, samples, Mossbauer and EPR experiments were
carried out, respectively. The *’Mdossbauer spectra (Fig. S17)
exhibited an isomer shift (6) at 0.23 mm s~ attributed to Fe®",
which is lower than that reported for Fe**, in a six coordinated
complex.”® This result suggests that iron is in a four-coordinate
environment with S = 3/2, due to its greater covalent character.
Furthermore, the large quadrupole splitting (4) is 0.63 mm s™*,
indicating the asymmetric iron environment. From this result,
it is possible to establish that iron has a square planar coordi-
nation with an oxidation state of Fe®*, whereas the EPR spec-
trum (Fig. S2) shows a signal with two contributions (will be
fully discussed below). The Mn ion enters the Li,CuO, lattice
by replacing the Cu ions and acquires a planar square coordi-
nation. The most likely oxidation state for this coordination is
Mn*"; since Mn>" has values of g = 1.99 and g > 2, while Mn**
is not EPR visible in this coordination.?”*® Fig. S3f shows the
secondary electron images of the pristine and metallic ion
modified Li,CuO, samples. All samples show highly agglomer-
ated polyhedral particles, whose average particle size is around
10-20 pm. Metal-containing Li,CuO, samples seem to show a
slightly higher surface corrugation. In fact, these poor micro-
structural properties are in good agreement with the synthesis
method, solid-state reaction.

Although the XRD analysis suggests the incorporation of all
doping metals, the marginal changes in the Li,CuO, cell para-
meters may not be considered as irrefutable. So, other tech-
niques are necessary to confirm the incorporation of TM in
the Li,CuO, crystalline cell. In this context, EPR and “Li
NMR-MAS were carried out, with the aim of evaluating the
changes in the local phenomena in Li,CuO, due to the partial
substitution of copper by each TM used.

The EPR spectrum of the Li,CuO, sample presents a broad
singlet signal with g = 2.0468 with a line width (I') of 846 G
(Fig. 3), attributed to Cu** in square planar coordination,
CuO,, with S = 1/2, as reported in ref. 27. The EPR intensity
ratio (RI), between the signal at 77 and 300 K (177 x/Iz00 x), iS
1.9301. This value is lower than 3.8, indicating that Li,CuO,
has mainly an antiferromagnetic (AFM) arrangement. This
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Fig. 3 EPR spectra of pristine Li,CuO, and modified Li,CuO, samples
with different TMs at 77 and 300 K.
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phenomenon is produced due to the magnetic anisotropy
associated with the ferromagnetic behavior along the » and a
axes, mediated by intra-chain interactions assigned to the Cu-
O-Cu bond with an angle of 94° and AFM ordering in the ¢
axis by inter-chain interactions (see Fig. 1).>>*° The modifi-
cation in the Cu-O-Cu bond angle can promote the ferro-
magnetic-antiferromagnetic crossover,’’ as the partial incor-
poration of the TM on the Cu®" sites can modify p-d hybridiz-
ation, leading to changes in the AFM character and variations
in the g value associated with Cu®*.*!

The Fe-Li,CuO, EPR spectrum exhibits a g value of 2.0241,
and this signal is composed of the contributions of Cu** (S =
1/2) and Fe*" (S = 3/2) and there is a magnetic competition
between the AFM coming from the Cu®* ions and the ferro-
magnetism (FM) due to the Fe*" ions. The contribution of the
ferromagnetic ordering to the EPR signal is reflected in the
intensity increase at both 300 and 77 K, with respect to the
Li,CuO, intensity. However, the RI implies that the antiferro-
magnetic system due to the Cu ions is predominant.
Nevertheless, the EPR spectrum of the Ni-Li,CuO, sample
shows a g value of 2.0066, assigned only to Cu**, since Ni** in
a square planar coordination has S = 0, and so there is no EPR
signal. This g value is close to the free electron value (g =
2.0023) involving a weak spin-orbital couple and the RI value
(<3.8) indicates the AFM behavior. Both parameters suggest
structural distortions in the CuO, squares; this result is in
good agreement with the Li,CuO, structural changes observed
by XRD, explaining the highest cell contraction observed for
the Ni-Li,CuO, sample.

The EPR spectrum of the Mn-Li,CuO, sample exhibits the
contribution of two perfectly defined paramagnetic species, Cu
and Mn. The 300 K spectrum shows two features with g values
of 2.0345 for Cu®', which was previously reported for
Li,Cu0,,**** and 1.9786 for Mn*" ions. The feature with g =
2.3020 is part of the singlet of the Li,CuO, spectrum and
emphasis is placed on it to rule out the possibility that this
signal comes from Li* O~ defects which appear at g = 2.1440.>*
Due to the smaller Mn** ionic radius (53 pm) than Cu*" (73
pm), the substitution of Cu by Mn induces distortion in the
Li,CuO, lattice. Such distortion could break, partially or
totally, the inter-chain exchange path and reinforce the intra-
chain exchange path where Mn was replaced,’® whereas the
increase in the exchange and superexchange interactions of
Mn is inferred from the decreased line width of the EPR
signal, assigned to the Mn"" ions, upon lowering the tempera-
ture from 300 K (I" = 435) to 77 K (I" = 326). On the other hand,
the line width associated with Cu?' in Mn-Li,CuO, is the
smallest in comparison with those in Li,CuO,, Ni-Li,CuO,
and Fe-Li,CuO,, which indicates that the dipole-dipole inter-
action of the copper ions decreases. This can be attributed to
the fact that the distance between the copper sites increases,
which can be correlated with the cell volume expansion shown
by the Mn-Li,CuO, sample (Table 1).

The combination of both effects could imply that the Mn**
ions (S = 3/2) when incorporated in the orthorhombic cell
replacing some Cu®" sites would act as donor-like centers.
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This, coupled with the fact that EPR spectra show no defect
features, such as Li" or O~ defects, would lead to the increase
of available electrons for reasons of charge compensation.*”

The “Li NMR spectra of the pristine Li,CuO, samples
depict two well-defined signals (Fig. 4), at up-field (~0 ppm)
and down-field (340 ppm), and the specific spinning frequen-
cies are observed at 800 and —150 ppm (Fig. S41). The signal at
340 ppm in Li,CuO,, emerges as the result of the Fermi
contact associated with the inter-chain (IC) interaction by the
Cu-O-Li-O-Cu path,®® where the spin transfer from the para-
magnetic copper towards lithium through oxygen takes place
along the c-axis (see Fig. 1). On the other hand, the signal near
0 ppm has been observed for other Li-TM compounds and Li-
containing ionic salts, attributed to the lithium ions in a tetra-
hedral chemical environment.*”

The fact that all samples (pure and doped) present similar
signals in the “Li NMR spectra indicates that the changes in
the lithium local chemical environment associated with
different d-p hybridization between TM and oxygen are subtle
but effective, since small shifts are observed for all samples.
The “Li NMR spectra of Mn-Li,CuO, and Ni-Li,CuO, show
other small signals at 32.3 (Fig. 4b) and 122.4 ppm (Fig. 4c),
respectively. These new signals suggest different spin transfer
processes associated with the presence of spin interaction
chains Cu-O-Li-O-Ni and Cu-O-Li-O-Mn. Thus, it is demon-
strated that the doped transition metals are indeed included
within the crystal structure of Li,CuO,, leading to changes in
the paramagnetic arrangement and different local chemical
environments of lithium. It is important to note that these
changes are totally attributed to single phase materials, and
thus all changes in the materials’ properties determined in the
following sections are related to the intrinsic properties of
each solid solution.

Nevertheless, with the aim of further understanding the
signal near 0 ppm, ’Li NMR experiments were carried out for
Li,CuO, treated at three different temperatures under CO, rich

%) o b) Ni-Li,CuO,
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' p /\..-
S Fe-Li,CuO.
= 339 - R
>
E ¢) Mn-Li,CuO.
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Fig. 4 ’Li MAS NMR spectra of pristine Li,CuO, and samples modified
with TMs (a); the x-axis expanded to show other signals for Mn—Li,CuO,
(b) and Ni-Li,CuO, (c).
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Fig. 5 ’Li MAS NMR spectra of pristine Li,COs and A-Li,CuO, samples,
exposed to the atmosphere at room temperature for four months, the
B-Li,CuO, sample, exposed to CO, flux at 350 °C for 180 minutes and
the C-Li,CuO, sample, exposed to CO, flux at 700 °C for 180 minutes.

conditions to promote sample carbonation (Fig. 5). The
samples are labeled A-Li,CuO, (aged sample), B-Li,CuO,
(sample carbonated at 350 K) and C-Li,CuO, (sample carbo-
nated at 700 K), in addition to Li,CO; included for comparison
purposes. The “Li signal for Li,CO; appears at —0.77 ppm,
whereas for sample A-Li,CuO, two signals at 340 and
—0.62 ppm are observed. The first signal is attributed to the
Li,CuO, IC interaction by the Cu-O-Li-O-Cu path, as
described above,*® while the second signal can be associated
with lithium in ionic compounds, such as Li,CO3, which can
be formed on the Li,CuO, particle surface after the aging
process. A similar spectrum is exhibited by the sample B-
Li,CuO,, where the signal close to zero ppm increases its
intensity while the one at 340 ppm decreases. Thus, the pres-
ence of superficial Li,CO; was increased due to the chemisorp-
tion process.'®*® On the other hand, the sample C-Li,CuO,
(treated at temperatures at which full carbonation should
occur) shows only one signal at —0.66 ppm, indicating com-
plete sample carbonation due to the CO, bulk reaction with
lithium."®?® In other words, as Li,CuO, reacted, the IC was
not present anymore and the signal at 340 ppm disappeared.
Thus, the signal for pristine Li,CuO, at —1.9 ppm (Fig. 4) indi-
cates that the lithium nucleus is shielded, and lithium is
located in environments where the spin transfer does not
occur. However, the different chemical shift than in Li,CO;
and the absence of signals in "*C-NMR spectra (figure not
show) confirm that Li does not form surface carbonates. The
lithium chemical environment is very similar to lithium in
ionic form but definitively the chemical shift does not corres-
pond to this kind of compound.

Electrochemical properties

The electrochemical behavior of all modified Li,CuO,
materials was studied by means of charge/discharge experi-
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ments, using the synthesized material as the working elec-
trode. The potential vs. capacity profiles of all these materials
were evaluated in a potential window of 1.5 to 4.2 V (Fig. 6). It
is important to note that the charge/discharge process was
performed at very low C-rates (C/15). Thus, the voltage is
expected to represent the equilibrium voltage for the deinter-
calation process. Each sample shows two main processes; one
around 3.25 V and the other close to 4.2 V, which are more
evident using the dQ/dV profiles (see the square inset of
Fig. 6). The first redox process is associated with the Cu®'/
Cu’™ redox couple, along with orthorhombic/monoclinic
transformation.'>'® As the voltage for the first process is very
similar for the pristine Li,CuO, sample, as well as for the
Mn- and Ni-containing samples, these doping processes have
no effect on the Li-host interaction energy. On the other
hand, for Fe substitution the voltage is around 5 mV higher
than those previously mentioned, reflecting a slight increase
in the Li-host interaction energy. The second plateau, for all
these materials, occurs close to 4.2 V and no drastic differ-
ences are observed among the samples (the similarity is high-
lighted on the dQ/dV curves). This process is usually associ-
ated with oxygen evolution and thus, all samples have a high
probability to enable oxygen evolution at high voltages during
the first cycle.!*™® Therefore, most of the changes observed
in the modified Li,CuO, samples are presented in terms of
the specific capacity during the first plateau. This result
reflects the changes in the specific transition metal for each
sample, with a higher specific capacity observed for the Ni-
modified Li,CuO, sample, similar to the Mn-containing case,
and a lower specific capacity observed for the Fe-modified
sample, all of them in comparison to the pristine Li,CuO,
sample.

To analyze and correlate the changes occurring during
lithium deintercalation, these samples were investigated by
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Fig. 6 Charge profiles for the Li°/1 M LiPFg EC:DMC:EMC 1:1:1/
(active material-CSP—-PVDF: 75-15-10 wt%) cell cycled at C/15 at room
temperature. The inset shows dQ/dV curves calculated from the poten-
tial versus capacity curves.
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Fig. 7 Dynamic thermograms of pristine Li,CuO, and samples modified
with TMs in a saturated CO, atmosphere.

dynamic thermogravimetric analysis, using a CO, atmosphere
in the temperature range of 30 to 850 °C (Fig. 7). It is well
known that lithium ceramics, Li,CuO, among them, are able
to chemically trap CO, at high temperatures, where this
process highly depends on lithium mobility. Thus, the present
results show the variations in Li mobility as a function of the
TM added to Li,CuO,. Although electrochemical delithiation
and CO, chemical capture by lithium reaction are fundamen-
tally different, both share common characteristics such as a
surface-type reaction and lithium diffusion towards the
surface. In general, four different processes occur during CO,
capture (Fig. 7): (a) the dehydration of the Li,CuO, particle
surface, where water molecules are evaporated at around
100 °C; (b) surface CO, chemisorption from 250 to 500 °C; (c)
bulk CO, chemisorption between 650 to 750 °C (these two pro-
cesses imply Li,CO; formation) and (d) the CO, desorption
process at temperatures higher than 750 °C. In comparison to
pristine Li,CuO,, the superficial CO, reaction process occurs
at lower temperatures in the Ni-Li,CuO, and Mn-Li,CuO,
samples, while the Fe-Li,CuO, sample requires a higher temp-
erature to start reacting (200-350 °C). Drastic changes are
observed in the bulk carbonation process among these
samples, as this mechanism is directly related to the lithium
ion bulk diffusivity. So, for the Ni- and Mn-containing Li,CuO,
samples the carbonation process starts at much lower tempera-
tures, indicating that the Li ions have higher mobility to reach
the surface in comparison to the pristine Li,CuO,, where they
react with gaseous CO,. Moreover, the total CO, capture on
these two samples was the highest among all of them. On the
other hand, the bulk carbonation of the Fe-modified Li,CuO,
sample occurs at higher temperatures. Thus, it is corroborated
that the specific capacity for Li deintercalation of the Fe-
Li,CuO, sample is lower than that for the other TM-containing
Li,CuO, samples (Ni and Mn), since surface and bulk carbona-
tion processes require more energy to proceed (higher temp-
eratures). For the Mn-Li,CuO, sample, just a slight improve-
ment in specific capacity is observed, and thus other mecha-
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nisms should play a fundamental role, although the lithium
diffusivity is definitively higher.

Coming back to the electrochemical performance, all these
samples presented further changes during the electrochemical
discharge (Fig. S5at). The specific capacity is higher for the Ni-
and Mn-containing Li,CuO, samples, while the specific
capacity for the Fe-modified sample is very similar to that of
the unmodified Li,CuO, sample. The dQ/dV profiles show a
redox process down to 3.0 V (Fig. S5b¥), attributed to the lithia-
tion/transformation of different phases. The redox process
near 1.8 V can be associated with reduction of CuO to Cu,0.%°
So, CuO can be formed during the charge process due to
oxygen evolution. This is observed only for the unmodified
Li,CuO, sample. Thus, the doping process effectively affects
the cycling properties, specifically during the first cycle where
the Li diffusivity and intrinsic conductivity play fundamental
roles.

Fig. 8a shows the dQ/dV profiles for the second and fifth
cycles for each material. The unmodified Li,CuO, sample
shows three oxidation peaks between 2.8-3.3 V and three
reduction peaks between 3.0-2.4 V in the second cycle. These
signals can be associated with different lithiation states, as has
been reported by Masquelier et al. in a potential window of 2.0
to 3.7 V.*® However, here, the potential window is higher, thus
a peak at potentials greater than 3.9 V is observed. This new
process is assigned to molecular oxygen production from the
crystalline network, which promotes structural irreversibility.
While the extent of the peak at 4.2 V was not very different for
the samples during the first cycle, it is clear that for the Ni and
Mn modified Li,CuO, samples these processes were severely
restricted. It can be established that in the second cycle the
associated charge is lower in comparison to Li,CuO, and
Fe-Li,CuO,, in which the oxygen evolution process might still
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occur, promoting the formation of CuO, which is reduced to
Cu,0 at potentials lower than 1.8 V*° (Fig. 8a).

The faradaic processes, in the second cycle of Ni-Li,CuO,,
occur at different potentials than the other samples (Fig. 8a).
This may be associated with Ni*" oxidation to Ni** during the
first charge cycle, changing the initial orthorhombic structure
into the monoclinic like LiCuO, phase and a close-packed
layered structure like LiNiO,,"® as has been observed by ex situ
XRD (Fig. S61). This can be confirmed after the first discharge
cycle, where the ex situ XRD reveals the formation of a mono-
clinic phase and a trigonal phase like Li,NiO, (Fig. S67),
whereas the profile in the fifth cycle for the Mn-Li,CuO,
sample is very similar to the second cycle, indicating that the
electrochemical stability and maybe the structural stability of
Li,CuO, are improved by manganese addition. This statement
is confirmed by the galvanostatic curves (Fig. 8b), where the
capacity fade is minimal with good electrochemical reversibil-
ity. The changes in the specific capacity were analyzed for ten
cycles. During the first three cycles all samples present the
capacity fade process (Fig. 8c). After that, the unmodified
Li,CuO, sample suffers the most drastic changes in capacity,
in agreement with previous reports."'** Conversely, all modi-
fied samples retained similar capacities during more cycles.
Among them, the Mn-Li,CuO, sample stands above, as its
capacity is higher than the other samples, reaching values as
high as 150 mA h g™' during the first cycles. The reasons
behind this behavior are related, obviously, to the improved
lithium diffusivity due to an increment in electron conduction
as proposed from the EPR spectra. This statement was verified
by the two contact in situ press method, where the electrical
conductivities were obtained for the pristine and Mn-Li,CuO,
samples. The calculated values for the Mn-Li,CuO, and unmo-
dified samples are ¢ = 1.88 x 107> and 1.35 x 107 s m™*,
respectively, from which it is more than evident that Mn-
Li,CuO, possesses an intrinsic higher conductivity, two orders
of magnitude, than pristine Li,CuO,. Other reasons behind
the improved stability could be related to a lower propensity to
enable O, evolution, which can improve structural stability. To
confirm the changes, ex situ XRD was performed on Mn-
Li,CuO, and pristine Li,CuO, samples.

As most of the changes occur during the initial five cycles,
the XRD experiments were performed after the first discharge
cycle, the second cycle at the charging state and again after the
fifth discharge cycle (Fig. 9). Even after the first discharge
cycle, there are appreciable differences between the pristine
Li,CuO, and the Mn-modified sample, as it is expected to
form the Li,CuO, phase at this point for a full reversibility.
However, for the unmodified sample it is only possible to
achieve partial lithiation, resulting in the Li; sCuO, phase (01-
079-1509 PDF file) with the presence of Cu,O (03-065-3288
PDF file), which confirms the redox process near 1.7 V as
observed in the dQ/dV profiles (see Fig. S5bt and 8a). Other
regions in this diffractogram present wide peaks difficult to
index but definitively attributed to amorphous regions formed
during cycling. On the other hand, the material modified with
Mn only presents the Li,CuO, phase, evidencing superior
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Fig. 9 Ex situ XRD patterns of pristine Li,CuO, (a) and Mn-Li,CuO, (b).
The X-ray diffraction patterns of both samples are interpreted as
follows: discharge of the first cycle (black), charge of the second cycle
(red) and discharge of the fifth cycle (blue).

structural reversibility and the capacity to return to fully
lithiated states. For the second charge cycle, in both samples,
the presence of the monoclinic LiCuO, phase is clear.
Nevertheless, in the unmodified Li,CuO, sample other reflec-
tions are obtained, indicating the formation of secondary
phases. This effect is not produced in the Mn-Li,CuO, case.
Finally, for the fifth discharge cycle the unmodified material
mostly presents reflections related to CuO (00-001-1117 PDF
file), indicating that most of the Li,CuO, structure has already
collapsed after five cycles, although Li; sCuO, remains and it
is not the main phase. For the Mn-Li,CuO, case, the presence
of CuO is minimal while the other reflections corresponding
to Li,CuO, are still present, confirming its superior structural
stability.

The superior structural stability and improved cycling per-
formance are totally attributed to the formation of the solid
solution and the changes in the local environments, mostly
related to the higher lithium mobility promoted by superex-
change interactions. Although oxygen evolution in the first
cycle probably still occurs in all samples, definitively the redox
process associated with oxygen is restricted for Mn-Li,CuO, in
the following cycles. This effect might be attributed to the
stabilized Mn-O bonds impeding O,"~ recombination to form
0., as suggested for other materials.*' Although in this work,
superior stability has been achieved and the effect of the
dopants is also clarified, from the application point of view,
the first cycle efficiency needs to be further improved.

Conclusions

The effect of Li,CuO, cation doping, usually elusive, has been
resolved in this work due to the formation of pure phases with
Mn, Fe and Ni within a homogeneous solubility limit (5%,
where no secondary phase was formed). The formation of
solid solutions affected the structural and spectroscopic
characteristics, and it was found that the lattice parameters
and the superexchange interactions between the metallic sites
are mostly affected. It was demonstrated that these two modifi-
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cations have a profound effect on the mobility of the Li ions
within the structure and the electronic conductivity of
Li,CuO,. In particular, the Mn-Li,CuO, sample stands above
all the other samples, due to its higher superexchange inter-
action leading to faster species transport. Thus, the specific
electronic structure of Mn-Li,CuO, allowing the rapid trans-
port of the Li ions and electrons avoids the occurrence of side
reactions such as Cu®** to Cu'* reduction and/or oxygen evol-
ution. Therefore, the Mn-Li,CuO, sample not only offers a
more economical route to Li,CuO, modification, in compari-
son to Ni (the most studied modification), but also shows
superior electrochemical and structural stability, making it a
very promising material for LIB applications and suggesting
the use of a combination of copper and manganese instead of
the cobalt/nickel and manganese combinations in NMC and
LMNO materials.
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LiNiO, is one of the most appealing cathode materials for lithium-ion batteries. However, during electro-
chemical cycling, irreversible phase transitions occur at high potentials leading to rapid capacity decay.
Stopping irreversible structural changes has been achieved by several strategies such as cation doping, solid
solution formation, protective coatings, and hybrid strategies. However, no definitive strategy has been
envisaged to achieve 100% reversibility. In this work, the effect of incorporating Cu into LNO on the elec-
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shown that the Cu-containing LiNiO, phase is responsible of the charge retention, due to its structural
stability during the insertion/deinsertion of Li ions. Furthermore, the presence of Cu, within the LiNiO,
crystalline structure, demonstrated a specific capacity retention of 95%, a high value compared to 45%
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observed in LiNiO, after 10 cycles in a potential window of 3.0-4.3 V.
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1. Introduction

Worldwide the race to find new cathode materials for lithium-
ion batteries is accelerating due to the many environmental benefits
of electric cars. Among the many possibilities for cathode materials,
LiNiO, (LNO) stands out due to the low cost of Ni compared to Co,
the main component of nowadays secondary batteries. The im-
portance of LNO relies on its intrinsic characteristics such as similar
structure than LiCoO, and the possibility to reach high operation
voltages. However, LNO has several disadvantages: (1) the synthesis
of stoichiometric (or near-stoichiometric) materials is problematic,
(2) huge irreversible phase transformations during intercalation/
deintercalation, and (3) structural degradation upon interaction with
air/moisture and during storage under uncontrolled conditions|1,2].
One of the strategies widely used to stabilize Ni rich phases is the
formation of bi and tri metallic compounds, either as dopants or
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Departamento de Quimica, 09340 Ciudad de México, Mexico.
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solid solutions. The optimization of structure, dopant nature and
concentration have been developed over the years reaching a ma-
turity level at the commercial scale [3-6]. Cobalt containing mate-
rials with high amounts of Nickel such as LiNiCoAlO, (NCA) and
LiNiCoMnO, (NCM) have been widely studied in which the stabi-
lizing effect of Cobalt is well known; however, the high amount of
cobalt is still prohibitive. Therefore, developing new strategies with
alternative stabilizing agents is mandatory.

Among other modifications, LNO doped with Fe delivers a high
capacity (191 mAhg™!) with a retention capacity of 94% after 60
cycles, although Fe** also occupies the Li positions [7,8]. The sub-
stitution of Ni by Mn at higher Mn content, lowers the discharge
capacity, but the presence of Mn improves capacity retention and
thermal stability [9]. Titanium modifications results on the forma-
tion of LiNig g75Tip.02502, which shows a good electrochemical per-
formance with an initial capacity of 235 mAhg™' losing specific
capacity at later cycles, however, as the Ti*" content increases the
specific capacity decreases, while the retention and thermal stability
improves [10]. The incorporation of Al in LNO, increases the voltage
due to the increase of the covalence of the M-O bond [11]. The high
stability of Al minimizes the collapse of the layered structure [12].
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More recently a bifunctional effect by internal Mg doping and sur-
face protection by Li,CuO, has been reported [13], which probably
indicates that mixed modifications are needed.

The incorporation of copper into LNO compounds as stabilizing
agent has been previously proposed, larger size and +2 charge
doping copper ions at even very small amounts of Cu** (lower 2.5%)
entails serious structural problems on LixNi;—xCuxO, during the
charge-discharge, due to the presence of nickel and copper ions in
lithium sites that hinders lithium insertion/extraction; thus, the
capacity retention with continuous cycling is very poor [1,14]. In
order to improve the performance, several Li;CuO,-Li;NiO, solid
solutions have been proposed as materials for Li-ion batteries
cathodes|15-19]; unfortunately, most of the time, no single phases
are formed, and the effect of secondary phases or interactions can
lead to very dissimilar results. Recently, it was demonstrated that
[Lio784(5)Ni3 bsa(1)CuS0sa1))(Nig5Cug5)02. 001, as secondary phase,
provides greater stability and reversibility compared to the
LizCugsNigs0, solid solution [20] leading to better capacity and
capacity retention. The possibility of stabilizing Ni phases with
copper ions is very appealing, since the usual stabilization of Ni
phases with Co leads to very expensive compounds (such as NMC);
thus, Cu as stabilizing agent, could lead to a new family of com-
pounds with improved properties and economic benefits. However,
the real nature behind the structural changes and the effect of Cu
remains elusive. In this work we explore the nature of Ni/Cu phases
and the oxidation state of copper by carrying out the synthesis
processes in different oxidizing and reducing conditions. After ob-
taining the products a complete structural characterization is pro-
posed. To further analyze the structural changes during delithiation,
the samples were analyzed by in situ XRD analysis. For comparison
and evaluation of Li'* sites occupation by Ni** and/or Cu®*/**, the
simultaneous synthesis and characterization of LNO was performed.

2. Experimental section

The samples were obtained via solid-state reactions. Briefly, li-
thium oxide (Li,0, 97%, Aldrich), copper oxide (Cu0, 99%, Meyer) and
nickel oxide (NiO, 99%, Aldrich) were used as precursors in a
1.1:0.5:0.5 molar ratio. The precursors were ground in an agate
mortar, subsequently the powder mixtures were heat treated at
800 °C for 6 h in oxygen, air or nitrogen atmospheres. Samples were
labeled as a function of the synthesis atmosphere, for example:
LiNiCu-0,, for the sample containing Cu and Ni precursors heat
treated in oxygen. LNO was synthesized by a solid-state reaction
from lithium hydroxide (LIOH*H,0 98%, Caledon) and nickel nitrate
(Ni(NOs3), * 6 H,0 98%, Meyer). The precursors were dissolved in
water in a 1.1:1 molar ratio, the solution was stirred and heated at
80 °C until complete evaporation. The obtained powders were cal-
cined at 700 °C for 5 h in oxygen. 10 wt% excess lithium precursor
was used to compensate lithium sublimation effects in order to
achieve close to stoichiometric LiNiO, [21,22]. Although the pre-
cursors and temperature are different in the synthesis, the crystal
structure formed after synthesis are the same as corroborates by
Rietveld analysis. X-ray diffraction (XRD) patterns were collected
using two diffractometers. The first one is a D5000 Siemens dif-
fractometer with a Co-K, radiation source (A = 1.78897 A) and the
other one a Bruker D8 Advanced diffractometer with Cu-K, radiation
(A =1.5460 A). The data were measured in the range from 15° to 105°
in 20, with a step size of 0.010208°, for 38.4 s per point. The powder
patterns were refined by the Rietveld method as implemented in
TOPAS Academic code (version 6), using the fundamental parameter
approach [23]. SRM-NIST 660b (LaBg) was used to determine the
instrumental contribution to XRD patterns [24]. The parameters
used in refinements included polynomial terms for modeling of the
background, the lattice parameters, terms indicating the position
and intensity of the “tube tails”, specimen displacement, structural
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parameters, and width of a Lorentzian profile for modeling the
average crystallite size. This last feature was modeled in reciprocal
space with a symmetrized harmonics expansion [25]. XPS studies
were performed on a Thermo Scientific KAlpha X-ray photoelectron
spectrometer with a monochromatized Al Ka X- ray source
(1487 eV). Narrow scans were collected at 60 eV analyzer pass en-
ergy and 400 pm size.

For electrochemical measurements, LIB cathodes were con-
structed with 75% of the as-synthesized sample, 15% carbon Super-P
(TIMCAL) and 10% polyvinilidine fluoride (Sigma-Aldrich), which
were used to form 1.3 cm-diameter 0.5 mm-thick electrodes
(28 mg). The cathodes were tested in ECC-Combi cells, using Li foil as
anode and 150 puL 1 M LiPFg (ethylene carbonate, EC: dimethyl car-
bonate, DMC: Ethyl methyl carbonate, EMC 1:1:1 v/v) as electrolyte,
impregnated on a glass fiber separator (Whatman 0.6 mm thick-
ness). Electrochemical cells were assembled in argon-filled glove box
(O, and H,0 contents lower than <0.5 ppm). The cells were charged
and discharged at Constant Current (CC) at C/15 using the theoretical
capacity in a VMP-3 multichannel Potentiostat. For in situ studies, a
stainless-steel ECC-Opto cell with an X-ray-transparent Be window
was employed. An aluminum mesh was used as current collector, it
was placed between the cathode material and the Be window, to
prevent Be oxidation at high operating voltages.

3. Results and discussion

Regardless of the synthesis method, LNO tends to be under-
stoichiometric in lithium and contains excess Ni%* located in the li-
thium layers (“off stoichiometric” LNO), which strongly affects its
physicochemical properties|1]. The first step to understand the ef-
fect of copper ions within LiNiO,, or any other phase, is to provide
changes in the oxidation states of the ions. Recently, it was reported
a Li-Cu-Ni-containing composite having LiyCugsNigs0, (66.7 wt
%)-[Lig.754Nid54Cuds4](Nid5Cud’% )02 (33.3 wt%), where the pre-
sence of the last phase (Higher oxidation states) clearly improved
the capacity retention during galvanostatic cycling [20]. Thus, pro-
moting the formation of phases with higher oxidation states of the
transition metals, would enhance the electrochemical behavior of
the whole composite. Based on that, the synthesis was performed
under different physicochemical conditions, such as varying the at-
mosphere maintaining other synthesis conditions invariant. Both Ni
and Cu precursors initially contain ions in a +2-oxidation state, thus
the oxygen or air atmospheres might be promoting higher oxidation
states, while nitrogen would promote the formation of phases with
lower oxidation states. After synthesis, the formation of the phases
was confirmed by XRD (Fig. 1, LiNiCu-O, as example). The crystalline
structure of the samples was refined by the Rietveld method, using
the TOPAS software. The adjustment confirmed the presence of two
phases, the main phase crystallized in orthorhombic structure with
space group Immm (similar to Li;NiO, with Ni in oxidation state
Ni%*) and the secondary phase in rhombohedral structure (similar to
LiNiO, with Ni in a +3 oxidation state, labeled as Cu-LNO) with space
group R-3 m, both of them coinciding with previous reports [20]. The
Rietveld adjustments also provided a quantitative analysis of the
relative amount of the phases. The more oxidizing conditions (O,)
leads to the formation of larger amounts of Cu-LNO (5 wt%) in
comparison to the synthesis carried out with air, the refinement
factors are summarized in Table 1. According to the Rietveld analysis,
the presence of two phases was evidenced, the first one being a
orthorhombic phase with a chemical composition Li;CugsNigs0;
with a 61.2 * 0.3 wt% and the rhombohedral phase [Lig7s4(s)
N13554(1)CU%_+054(1)](NiSECUSE)OZI()(l) with a 38.8 + 0.3 wt%, with
densities of 3.6921(2) gecm™ and 5.2253(6) gcm™>, respectively.
Moreover, the more oxidizing conditions also leads to a higher
amount of residual Li,O, confirming the preference to shift the re-
action selectivity towards the sample with higher oxidation states.
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Fig. 1. a) XRD pattern (A¢c,) of LiCuNi-O,. The asterisk and upper solid line correspond to the experimental and calculated data, respectively; the lower curve is the difference
between them. Vertical marks represent the Bragg reflections associated with the Li;CugsNigs0, (blue marks) and [Lig7g4Ni35s4Cuiosa](NigsCud’s)02,0 (green marks) phases.
Enlargement of the selected range, clearly revealing the intensity ratio between the (003) and (104) reflections. b) Schematic representation of the LiNiO, unit cell.

Table 1
Lattice parameters of LiNiO, and LiNiO, modified with Cu, the data was obtained after Rietveld Refinement analyses.
a, b (A) c(A) V (A) wt% Ruwp (%) X2 (CHI?) Ref
LiNiO, 2.87549 14.18056 101.542 - - - [26]
LNO 2.8777(1) 14.1904(6) 101.772(7) 100(2) 5.73 5.21 This work
Cu-LNO 2.8817(3) 14.2093(3) 102.188(5) 38.8(3) 3.42 2.04 This work

On the other hand, the synthesis carried out in nitrogen lead to a
variety of compounds specially in the reduced form, including Ni*!
and Cu™? (Supplementary Fig. S1). Although the obtained products at
reducing conditions are of no interest for this work, their oxidation
state confirms the importance of the synthesis atmosphere to pro-
vide changes in the oxidation state of ions. A synthesis and char-
acterization of LNO was included to better identification of the
effects of copper ions related to the material performance.

The parameters obtained from the Rietveld method (Table 1)
allow analyzing the changes in unit cell parameters and composition
of each phase. As synthesized (pure) LNO lattice parameters agree
very well with previously reported parameters [26], the composition
also agrees to a high amount of Nickel in Lithium positions,
Lig.o7Ni1,0302. However, Cu-LNO lattice parameters indicate that the
phase is isostructural with LNO, with modifications in the lattice
parameters indicate the presence of species altering the interatomic
distances. The lattice parameters modifications (Table 1) indicate an
expansion in the a and c directions, it must be assumed that the
source of this modification was produced by the incorporation of
copper ions into the LNO crystal phase by substituting Ni ions. The
cell expansion may generate controversy, as to whether it is Cu?*
(0.73 A) or Cu®* (0.54 A) which is replacing Ni** (0.56 &) [27], al-
though the chemical composition defined by Rietveld refinement
indicates that Cu?* and Ni%* are present in the Li'* positions gen-
erating Li vacancies, while Cu®* cations are incorporated in the Ni**
positions producing better crystal ordering. The possibility of Cu or
Ni occupying Li positions is also analyzed from the diffraction pat-
terns. The calculated intensity ratio of peaks (003) and (104) (Io03)/
I(104y), for LNO and Cu-LNO is 1.79 and 1.96 respectively (Fig. 1 inset).
This variation can be attributed to the fact that copper incorporation
decreases cation mixing [2,13,28,29]. The degree of splitting ob-
served between peaks (006) & (102) and (108) & (110) can also be

used as indicative of the ordering in the sample, the larger splitting
indicating better ordering (see supplementary Fig. S2 inset). There-
fore, the higher splitting degree in Cu-LNO samples indicates highly
ordered layered structure compared to LNO and rules out the pos-
sibility of cation mixing [30,31].

The possibility to form Li;Ni;_xCu,O5(Ni** & Cu?*) solid solutions
at all compositions has been demonstrated [16,17]; however, evi-
dencing the introduction of Cu*® in LiNiO, (Ni** & Cu>* without
oxygen vacancies formation) is more difficult. With the aim to verify
the present of Cu®* in the structure, XPS experiments were carried
out (Supplementary Fig. S3). For this purpose, Li,CuO, was used as
reference sample for Cu?*, where the signal appears at 932.8 eV,
whereas NaCuO, was synthetized for determining Cu®** and its
spectrum exhibited a wide signal suggesting the presences of two
contributions, which were evidenced through spectra deconvolution
showing two signals the first at 932.67 eV assigned to Cu®* and the
other with a higher binding energy at 934.40 eV attributed to Cu** as
has been reported in the literature [32], also is in good agreement
with self-consistent local-density functional calculations [33]. Li-
NiCu-0, spectrum also exhibited the presence of two signals, con-
firming the existence of Cu®* replacing Ni** cations in the Cu-LNO
structure. However, the binding energy shift to lower values, 0.5 and
0.32 eV for Cu** and Cu®*, respectively, in comparison to the lithium
and sodium cuprate data. These variations can be associated to
chemical interactions between nickel and copper cations into the
crystal structure, attributed to any modification in the electron
density on a given atom, which induces a shift in the binding energy
for its inner core-level electrons and is readily sensed by the XPS
spectra [34-36]. The modification on copper electron density can be
associated to Ni?* (z/r? = 4.2), exhibiting a higher polarizing power
than Cu®* (z/r?> = 3.8), inducing charge subtraction around copper
through the p orbitals in the Cu-O-Ni chain. Although XPS radiation
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Fig. 2. CV profiles for the Li°%1M LiPF6 EC:DMC:EMC 1:1:1/(LNO-CSP-PVDEF:
75:15:10 wt%) cell cycled at 0.1 mVs'. The cycle number is indicated in the figure.

penetration into the sample is low, the mere existence of Cu>" (a
much less stable copper specie) is a good indicative of the in-
corporation of copper into the sample.

3.1. Electrochemical properties

Electrochemical characterization of LNO was performed by cyclic
voltammetry (CV). Three oxidation peaks at 3.8, 4.0 and 4.2V and
three reduction peaks at 4.0, 3.9 and 3.57 V are observed in the CV of
LNO (Fig. 2). Three oxidation peaks are present due to the phase
transformations that occur during the oxidation of Ni>** to Ni**, the
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same occurs during the reduction of Ni** to Ni*>*. As the number of
cycles increases, the intensity of the peaks decreases significantly,
confirming the poor stability during the redox processes [1,2].

On the other hand, CV for LiNiCu-O, was initiated from the open
circuit potential towards the anodic direction with a sweep rate of
0.1 mVs™! in a potential window of 1.5-4.2V vs Li°/Li'* (Fig. 3) at
several cycles. Three oxidation peaks are observed around 3.69, 3.85
and 4.19V during the first cycle, when reversing the scan potential,
three reduction peaks at 3.94, 3.64 and 2.78V are observed. The
separation of the anodic peak and cathodic peak potentials for the
first redox process (I and I') is 905 mV; furthermore, as the number
of cycles increases, the intensity of the peaks decreases significantly.
This process is very similar to that occurring for Li;CuO, [37,38];
indicating an irreversible process especially attributed to the de-
gradation of Li;CugsNigs0,, the orthorhombic phase. Fig. 3b and c
show the cyclic voltammograms in a potential window of
3.45-3.95V and 3.8-4.2 V. The oxidation peaks II and III appear to be
more reversible, as the oxidation-reduction process continues, until
cycle twelve. These two peaks are probably associated to the oxi-
dation of Ni>* to Ni** of the rhombohedral phase during the Li-ion
insertion/deinsertion; for these the peak positions and intensities
remain unchanged, demonstrating the reversibility and stability of
redox processes Il and Il where no significant change in current
intensity is observed. The analysis of peaks (Il and III) at a higher
number of cycles indicates high reversibility which is not common
for pure rhombohedral LNO, thus the changes occurring upon copper
introduction might have advantages on the structural reversibility.

Charge/Discharge experiments cycled between 1.5 and 4.2V vs
Li%Li'* at very low C-rates (C/15) indicated three equilibrium voltage
plateaus in the cathodic direction and another three in the anodic
direction, which are more evident using the dQ/dV (Supplementary
Fig. S4), similar to that observed on the CV experiments. After the
first cycle, two equilibrium voltage plateaus are reversible whilst the
first process disappears as the number cycle increases. Although a
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Fig. 3. CV profiles for the Li°/1 M LiPF6 EC:DMC:EMC 1:1:1/(LiNiCu-0,-CSP-PVDF: 75:15:10 wt%) cell cycled at 0.1 mVs™! at three windows potential: a) 1.7 - 4.2, b) 3.45-3.95V

and c) 3.8 - 4.2 V. The cycle number is indicated in the figure.
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3.0-4.2V and cycling performance b) and d), respectively. In d), the circles and diamonds correspond to the capacity considering the total mass of LiNiCu-O, and the mass of only

the Cu-LNO phase, respectively.

clear capacity diminishment is observed, these irreversible changes
are mainly attributed to the orthorhombic phase transformation into
a monoclinic. However, the permanence of the redox processes at
high voltages is evident and although the orthorhombic transfor-
mation can lead to a poor contact resistance the final capacity at
higher potentials is probably totally related to the redox processes
occurring on the Cu modified LNO phase.

To corroborate this statement, the electrodes were cycled at two
different potential windows, 1.5-4.2V and 3.0-4.2V (Figs. 4a and
4c). In the first potential window, an initial discharge capacity of 214
mAhg™! was obtained; however, after 50 cycles, the discharge ca-
pacity was 59 mAhg™!, indicating that in this potential window, no
electrochemical stability can be attained (Fig. 4b). In the second
potential window, the initial discharge capacity was 54 mAhg™! and
after 36 cycles it maintained this same capacity, showing sustained
capacity retention with 94% of the initial capacity, suggesting a po-
sitive role when working in the indicated potential window due to
the electrochemical stability of the material responsible for inter-
calation at higher potentials (Fig. 4d). It should be noted that the
total mass of the active material is considered for the specific ca-
pacity of the material and not the percentage of each phase. The
electrochemical stability of the material at limited potential win-
dows corroborates the results obtained by CV; thus, the processes at
higher potentials, generally associated to LNO phases, seems more
stable, in contradiction with the “normal” electrochemical behavior
of LNO. This implies that further analysis is needed to corroborate
the reversibility of the processes at higher potentials and the role of
copper ions within the LNO structure. It should be noted that the

secondary phase, might be the source of the increased stability,
working in a similar fashion to a protective coating; however, this
statement still needs to be corroborated. Although long term stabi-
lity due to agglomeration, cracking or irreversible changes in ma-
terials/additives are determined with more than 100 charge/
discharge cycles; in order to determine the effect of changes in
crystallinity, less than 50 cycles are needed as the changes are ob-
served during the first few cycles [39-43].

3.2. In situ XRD

The lithiation/delithiation mechanism occurring in LiNiCu-O,
was examined by in situ XRD (Fig. 5), for these, different ranges of 20
corresponding to the most representative reflections of each phase
were selected, allowing to follow the changes in the a and c para-
meters in a direct and expedite manner [44].

Pristine LiNiCu-O, presents the signals of both phases, rhombo-
hedral (red dotted line in Fig. 5) and orthorhombic (green dotted
lines in Fig. 5). During charging on the 3.4V plateau, the orthor-
hombic phase decreases its diffraction peak intensity, while the
rhombohedral phase does not present any change. Thus, it seems
that the rhombohedral phase is not participating in the electro-
chemical process while the orthorhombic phase is suffering loss of
crystallinity. On the second plateau, at 3.7V, the reflections of the
rhombohedral phase shifts to different 20 values. The (003) plane
shifts towards smaller angles, while the (101) and (104) planes move
to higher angles due to changes occurring in the crystal structure
during delithiation. In this potential range the orthorhombic crystal
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phase is not displaced from the peaks and the loss of intensity is
drastic, indicating that this phase is disappearing due to irreversible
loss of crystallinity. This can be corroborated by data obtained by ex-
situ XRD (Supplementary Fig. S5), where the only phase that appears
after charging and the first charge/discharge cycle is the rhombo-
hedral phase. Further oxidation of LiNiCu-O, (4.2 V) conduces to the
rhombohedral phase diffraction signals to be further displacing, in-
dicating a continuous change in the corresponding lattice para-
meters, as delithiation occurs.

During discharge, the lattice parameters of the rhombohedral
phase shift back continuously to their original values. However, the
orthorhombic phase did not recover as the peaks have practically
disappeared, indicating that this crystal phase collapsed, as it nor-
mally occurs in other materials, such as pristine Li,CuO, [20,38,45].

According to the above, it is corroborated that the Cu-LNO
rhombohedral crystal phase provides an improvement in the elec-
trochemical performance of the Li-ion battery due to the reversi-
bility of the structures formed during the lithium-ion insertion. The
inclusion of copper into LNO might be responsible, although after
going into further implications, a direct comparison of Cu-LNO
versus pure LiNiO, is necessary.

3.3. Electrochemical characterization of LNO and Cu-LNO in 3.0-4.3V
potential window

Electrochemical behavior of pure LNO and Cu-LNO were in-
vestigated in half-cells using galvanostatic cycling measurements.
The charge-discharge curves obtained via cycling at C/15 between
3.0 and 4.3V are shown in Fig. 6a, in these, only the amount of the
stable phase is considered. The initial discharge capacities of the LNO

and Cu-LNO were 182 mAhg ™' and 150 mAhg?, respectively; how-
ever, the Coulombic efficiency of Cu-LNO is higher (95% capacity
retention) than LNO (45% capacity retention,Fig. 6b).

It is well known that LiNiO, has different phase transformations
during the deintercalation of lithium ions, consisting of changes
from the original hexagonal phase (H1) to monoclinic (M) and to
second hexagonal (H2) and third hexagonal (H3) phases [46,47].
These phase transitions can be directly observed by several oxida-
tion-reduction peaks on the differential capacity curves (Fig. 6¢). The
first phase transition in LNO (H1 to M) in the anodic direction occurs
at lower potential in comparison to Cu-LNO. Another interesting
feature is related to H2 to H3 transition, which occurs at lower po-
tentials in LNO (Blue lines in Fig. 6¢) in comparison to Cu-LNO in the
first cycle (Green lines in Fig. 6¢), while at the tenth cycle the po-
tential difference is decreased but still occurring at lower potentials
in LNO. On the other hand, the redox peaks (H1-M and M-H2) in
both samples are reversible and there are no significant changes in
the potential after 10 cycles, but the intensity of the peaks decreases
drastically in LNO due to structural instability during cycling. The
redox peaks in Cu-LNO are wide and without drastic changes in
peaks intensity indicating high structural stability. The separation of
the anodic peak and cathodic peak potentials between the first and
tenth cycle in the phase transition (H2-H3) is larger in LNO than in
Cu-LNO indicating that Cu-modification enhances the reversibility of
the phase transition during the insertion/deinsertion of Li ions
modifying capacity retention.

The fact that such improved capacity retention might be related
to structural stability is analyzed by means of in situ XRD of the
changes occurring at higher potentials in pristine LNO and Cu-LNO
samples (Fig. 7). For LNO during charging, a continuous shift of the
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diffraction peak variation with potential was observed. For example,
the (003) plane shifted to lower 20 angles; moreover, a small dif-
fraction peak split occurs between 4.0 and 4.2V, associated to a
crystal phase transition. For the stable phase (Rhombohedral), phase
transition H2 to H3 has been widely reported as the main me-
chanism causing poor structural stability [48,49], to follow these
transitions XRD signals related to (003) and (101) reflections were
deconvoluted at different potentials to find the fraction of each
phase in each charge state. Figs. 7c and 7d depicts the changes in the
c lattice parameter indicating interesting features; firstly, the relative
amount (70%) of the formed phase during phase transition (4-4.2V)
is high; secondly, at the end of the charge all components (at the
detection level of XRD) share higher interlaminar distances than
pristine ones. On the other hand, Cu-LNO behavior is totally dif-
ferent; firstly, right after reaching 3.8V peak splitting occurs, i.e.,
two phases are formed, these remaining separated even at the
higher potential. The continuous growth of new crystal phase
reaches up to 63.4% at the upper potential. The fact that the Cu-LNO
diffraction peak splitting is more drastic than that of LNO could
appear at a first sight detrimental to structural stability. However,
this behavior indicates that the interlaminar distance the original

phase remains unaltered (as the original diffraction peak does not
change its position) while the interlayer distances in the formed
crystal phase increase.

For the diffraction peak located at ~36.5°, associated to plane
(101), during the deintercalation process the peak intensity de-
creases, while a new diffraction peak at ~37° appears. Again, this
process is associated to the formation of the monoclinic crystal
phase and to distortions within the hexagonal crystal phases. For
this diffraction peak, although lattice parameters are slightly dif-
ferent, the main difference between LNO and Cu-LNO is the relative
amount of each phase. LNO reached values as high as 70%, while
those for Cu-LNO barely reach 60% at the maximum potential; thus,
it is evident that Cu-LNO limits the growth of the secondary crystal
phases. In summary, two contradictory processes are occurring; on
the one hand, intra-lamellar phase splitting (a parameter) is greatly
diminished by the presence of copper within the M-O layers. On the
other hand, interlamellar distance (c parameter) at all potentials
leads to growing of a new crystal phase with increased interlamellar
distances while the original phase remains unchanged. As the elec-
trochemical tests indicate Cu-LNO sample is by far more stable than
pristine LNO. The in situ XRD experiments indicate that the main
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degradation mechanism should be related to changes in the M-0O
distances within the layers instead of the changes occurring in the
interlamellar distances.

These characteristics in an ideal scenario confirm a positive effect
of Cu inclusion, we still do not know the optimal characteristics such
as dopant amount and the possible effect of the secondary phases.
However, we have gathered convincing evidence indicating that Ni-
Cu mixing in LNO results in improved stability, this strategy can be
further exploited to find a complete set of new phases of copper
modified LNO with improved stability.

This result agrees with other LiNiO, modifications, where the
addition of other transition metals improve the H2 to H3 phases
reversibility at high potentials, giving a higher structural stability
being reflected in the capacity retention [28-30,50]. Modifications
such as LiNiO, with W or Y have delivered a capacity retention of
95.5% and 63%, respectively, after 100 cycles [28,29], as well as Nb-
containing LiNiO, improves its capacity retention in 85.7% after 200
cycles [30], compared to 95% after 10 cycles in this work. However, it
should be noticed that in the present case there is a phase mixture,

where the Cu-LNO phase is the one improving the electrochemical
performance. In addition, we are looking for inexpensive and
abundant materials as dopants such as Cu. Therefore, the Cu-LNO
phase becomes an attractive cathode material for LIB, although it is
still a challenge obtaining it as pure phases.

4. Conclusions

The structural and electrochemical properties of Cu-modified
LNO were evaluated by in situ XRD and galvanostatic curves. The
effect of Cu on LNO showed improved electrochemical behavior and
structural stability, achieving 95% capacity retention after 10 cycles
and reversibility of phase transitions from H2 to H3. In situ XRD
experiments, confirmed that the most drastic changes leading to
capacity fade are not related to interlamellar distances but to the
changes occurring within the ions in the layered structure. These
results will allow to be certain that working with Cu-modified
nickel-based materials is an attractive alternative as cathodes for LIB
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while the main challenge is to find methods to introduce Cu without
secondary phase formation.
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