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Resumen

Las baterias de Li-O, son un prometedor sistema de almacenamiento de energia que ha
generado mucho interés en la comunidad cientifica debido a su alta densidad de energia
tedrica dado que seria ideal para usar en automoviles eléctricos. Sin embargo, en la précti-
ca, estd bateria ha mostrado un bajo desempefio en cuanto a la capacidad, eficiencia
energética y ciclabilidad. El origen de este mal desempefio estd ligado a la naturaleza
aislante del principal producto de la descarga, el peroxido de litio (Li,0,), el cual pasiva
el catodo en la descarga limitando la capacidad. Por otro lado, demanda altos potenciales
de carga que reducen la eficiencia energética. El Li, O, y sus intermediarios electroquimi-
cos también causan descomposiciones del electrolito y el catodo, que forman productos
secundarios sélidos, insolubles e irreversibles que se almacenan en la superficie del catodo
causando asi, la “muerte” de la bateria luego de un reducido numero de ciclos de descarga
y carga. Es por esto que entender el comportamiento electrénico del Li,O, y su proceso
de formacion es de vital importancia para proponer estrategias que permitan mejorar el
transporte de carga y la estabilidad de los componentes de la bateria de Li-O,. En tal sen-
tido, en este tesis intentamos, a través de cdlculos de primeros principios y experimentos,
contribuir en el entendimiento y bisqueda de mecanismos que mejoren el desempeio de
estas baterias, especificamente aquellos relacionados a la capacidad y la disminucién del

sobrepotencial.

Desde el punto de vista tedrico, realizamos célculos basados en la teoria del funcional de
la densidad (DFT) para estudiar el efecto de los hal6genos como dopantes en el transporte

de carga del Li,0, bulk. También evaluamos la posible existencia de estados metalicos en
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las superficies mas estables del Li,0,. Respecto a la formacion del Li,O,, estudiamos el
proceso inicial de formacion sobre la superficies mas estables del 6xido de cerio (CeO,)

y evaluamos su uso como catalizador en la bateria de Li-O,.

Experimentalmente, implementamos un sistema que combina las medidas electroquimi-
cas con la microscopia de fuerza atdmica, que brinda la posibilidad de estudiar de forma
in situ los cambios en la morfologia de los depésitos de Li,0,, durante los procesos de

descarga y carga de una celda modelo de la bateria de Li-O,.



Abstract

The Li-O, batteries are a promising energy storage system that has generated much inter-
est in the scientific community owing its high theoretical energy density, since it would
be ideal for use in electric cars. However, up to now, this battery has shown poor per-
formance in terms of capacity, energy efficiency and cyclability. The origin of this poor
performance is linked to the insulating nature of the main discharge product, lithium pe-
roxide (Li,0,), which passivates the cathode in the discharge limiting the capacity. On
the other hand, it demands a high charging potential that reduce its energy efficiency. The
Li,0, and its electrochemical intermediaries also induce the electrolyte and cathode de-
composition, which form undesirable solid, insoluble and irreversible products that are
stored on the cathode surface causing the “death” of the battery after a small number of
discharge and charge cycles. Therefore, it is crucial to understand the electronic behavior
of Li,0, and its formation process to propose strategies that allow to improve the charge
transport and stability of the Li-O, battery components. In this thesis we try through first
principles calculations and experiments to contribute to the understanding and search for
mechanisms that improve the performance of these batteries, specifically those related to

the capacity and the reduction of the overpotential.

From the theoretical point of view, we performed calculations based in the density fun-
ctional theory (DFT) to study the effect of halogens as dopants in the charge transport of
Li,0, bulk. We also evaluated the possible existence of metallic states on the most stable
surfaces of Li,0,. Regarding the formation of Li,O,, we studied the initial formation pro-

cess on the most stable cerium oxide (CeO,) surfaces and evaluated its use as a catalyst
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in the Li-O, battery.

Experimentally, we implemented a system that combines electrochemical measurements
with atomic force microscopy (AFM), which allow the possibility to study in situ the
changes in the morphology of the deposits of Li,O,, during the discharge and charging

processes in a model cell of the Li-O, battery.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Motivacion

Actualmente nos enfrentamos a un desafio causado por el consumo de combustibles f6si-
les y sus efectos sobre el cambio climético. La demanda mundial de energia y las emisio-
nes de carbono siguen en aumento a un ritmo acelerado. Para cumplir con las proyeccio-
nes del acuerdo climatico de Paris (Naciones Unidas, 2015), dentro de las cuales esta el
conseguir un equilibrio entre la emision y absorcion de carbono de la atmésfera producto
del sector energético y fijar el aumento de la temperatura media mundial en 1,5 °C para
el ano 2100, seran requeridas acciones politicas sin precedentes en el desarrollo de recur-
sos energéticos Optimos que permitan minimizar el consumo de combustible fosiles y, en

consecuencia, las emisiones de gases que causan el efecto invernadero [1].

Para garantizar un suministro de energia seguro y sostenible que reduzca el impacto no-
civo en el medio ambiente, se han desarrollado energias renovables como la solar y la
edlica. Sin embargo, estas energias son geograficamente limitadas e intermitentes, por lo
que requieren un sistema efciciente de almacenamiento de energia. Simultdneamente, es
sabido que la electrificacion del transporte contribuiria notablemente en la reduccion del

consumo de combustibles fosiles y, por lo tanto, de las emisiones de CO,. Aunque las ba-



terias de ion-litio (BIL) han desempefiado un papel importante en nuestra sociedad en las
ultimas dos décadas, como bien lo demuestra el reciente premio Nobel de quimica 2019
otorgado a los descubridores de este tipo de baterias, los altos costos y las densidades
de energia gravimétrica/volumétrica han resultado ser insuficientes para su aplicacién en
vehiculos eléctricos, estimulando asi la busqueda de nuevos sistemas de almacenamiento

de energia.

Durante la dltima década las baterias recargables de Metal-O, han atraido el interés de la
comunidad cientifica debido a su alta densidad de energia tedrica (energia por unidad de

masa) [2, 3].

Las baterias M-O, (a veces denominadas “M-aire ”) son una familia de celdas electro-
quimicas en las cuales el O, es el reactivo catédico. El O, entra a la celda a través del
catodo poroso y se disuelve en el electrolito. Durante la descarga de la bateria, el metal
del anodo se oxida liberando cationes al electrolito, mientras que en el catodo el oxigeno
disuelto en el electrolito se reduce y combina con los cationes metalicos para formar un
producto de descarga que suele ser un 6xido o hidréxido metalico. En algunos casos, el
producto de descarga permanece disuelto en el electrolito y en otros precipita o se separa
de la solucién, formando una fase sélida que crece en tamafio a medida que avanza la
descarga. Este proceso es reversible, de manera que en la carga de la bateria, ocurre la
oxidacion del producto de descarga liberando O, y cationes metélicos. A lo largo de los
afios, muchas cuplas de metal-oxigeno han sido consideradas. La Tabla 1.1, resume al-
gunas de las baterias M-O, con su voltaje y energia especifica tedrica (incluyendo el O,)

comparadas con la BIL [4, 5].

Como puede observarse, la bateria de Li-O, (BLO) es la mds promisoria, con una energia
especifica tedrica un orden de magnitud mayor a la de 1a BIL, lo cual implicaria un cambio
sustancial en la autonomia de los autos eléctricos o en la capacidad de almacenamiento de
energia en aplicaciones estacionarias. Sin embargo, en la actualidad la bateria de Li-O,
tiene una variedad de inconvenientes que han impedido hasta el momento su desarrollo

comercial [3].



Tabla 1.1: Voltaje y energia especifica tedrica de varias baterias de M-O, y la BIL con
catodo de C/LiCo0O» [4, 5].

Metal-O, Voltaje Energia especifica tedrica
[V] [Whike]
Ion-Li (BIL) 3,8 387
Li-O, 2,96 3463
Al-O, 2,71 2791
Na-O, 2,33 1600
Mg-O, 3,09 2843
Zn-0, 1,65 1085
K-O, 2,48 935

En esta tesis se abordaran algunos de los aspectos fundamentales que han limitando hasta
el momento el desarrollo de las baterias de Li-O, no acuosa, con especial énfasis en los
procesos que ocurren en citodo y las propiedades del principal producto de descarga de

la misma.

En las siguiente seccion se discutirdn brevemente el funcionamiento y principales desafios
que deben ser superados para desarrollar una bateria de Li-O, que pueda ser operada en

la prictica en forma eficiente y duradera.

1.2. La bateria de Li-O,

1.2.1. Funcionamiento

Originalmente propuesta por Abraham y Jiang en 1996 [6] y luego de las mejoras reali-
zadas principalmente por Bruce et al. y McCloskey et al. [3, 7-9], la concepcion actual
de la bateria de Li-O, no acuosa se representa en la Figura 1.1. Esta bateria consta de un
anodo de Li metalico, un electrolito (sales de Li disueltas en solventes orgénicos, liqui-
dos i6nicos o electrolitos poliméricos en estado sélido) y un catodo (que suele ser carbon
poroso embebido en electrolito), que funciona mediante la formacién y descomposicion
electroquimica de peroxido de litio (Li,O,). La descarga de la bateria da como resultado

la oxidacion de litio en el &nodo, como indica la reaccién 1.1, junto con la reduccién de



oxigeno (RRO) en el catodo para formar Li,0O, (reaccion 1.2). Este producto insoluble y
de conductividad muy limitada, como se vera mas adelante, se acumula en los poros del
catodo durante la descarga hasta que la bateria se agota por pasivacion total del electrodo,
un proceso también conocido como “muerte subita”. Para llevar acabo la reaccion de evo-
lucion oxigeno (REO) en la carga, se aplica un potencial que descompone el Li,0O, en O,

y Li*. Simultdneamente, los iones Li* se reducen nuevamente a Li metélico en el dnodo.

Lit«> ’“

Figura 1.1: Esquema convencional de la bateria de Li-O,. El sentido de las flechas hacia
la derecha (izquierda) indica el proceso de descarga (carga) de la bateria. Figura adaptada
de la Ref. 3.

2Li <+ 2Lit +2¢~  E°=0Vvs. Lit/Li (1.1)

2Lit +0y+2¢ < Li0y  E°=2,96V vs. Li"/Li (1.2)

La reaccion total de la bateria es por lo tanto:

2Li+ 0y < Li,Oy  E°=2,96V vs. Li*/Li (1.3)



La Figura 1.2 muestra un gréfico tipico de voltaje en funcién de la capacidad, defini-
da convencionalmente como la carga eléctrica, en unidades de Ah, que se puede ex-
traer de una celda. También se sefialan los sobrepotenciales de descarga Ngegcarga = E° —
Viescarga ¥ €18 Nearga = Viescarga — E°, 10s cuales representan la diferencia entre el vol-
taje real en condiciones de funcionamiento y el voltaje de equilibrio, E°, cuando no cir-
cula corriente por la celda. Por otro lado, la eficiencia energética de carga/descarga (o
round-trip efficiency) de la bateria esta definida como la Energiagegcarga/Energiacarga (~
Videscarga /Vearga), establece la capacidad de la baterfa de recuperar la energia almacenada.
Notar que el voltaje de descarga es inferior al de equilibrio. Esto esta relacionado con la
caida 6hmica causada por la resistencia inherente en celda (por ejemplo la del electrolito)

y la dificultad de los procesos de transferencia de carga en los electrodos [10].

Durante la descarga la capacidad esta limitada por lo que se conoce como “muerte subita”,
que se caracteriza por una caida abrupta del potencial de descarga. La eficiencia energética

esta limitada por los altos V¢ur¢q.

A
\ — carga
A
=
= = = ncalga
ol| E°=2.96V
7 TS, . qEEpE———
3 4
> r\ ndescarya
h 4
descarga —»

Capacidad (mAh/g)

Figura 1.2: Esquema de un perfil tipico de un ciclo de descarga/carga galvanostatico de
una bateria de Li-O,. Figura adaptada de la Ref. [11].



1.2.2. Mecanismos de formacion del Li,0,

La reaccién (1.2) es un proceso complejo que ocurre en varias etapas que involucran la
reduccion de O, a i6n superoxido (O, ) y la formacion de superdxido de litio (LiO,).
En la actualidad, existe consenso en la comunidad cientifica sobre la existencia de dos
tipos de mecanismos de formacion del Li,O,, estos son el mecanismo en superficie y el
de solucion [12, 13]. La Figura 1.3 muestra un esquema de ambos mecanismos y codmo
estos dependen del sobrepotencial de la RRO, la densidad de corriente en la descarga y la
capacidad del solvente de estabilizar las especies O, y LiO, en la solucion. Estd tltima
propiedad se relaciona directamente con el nimero donor (ND) del solvente, una cantidad
que mide la capacidad de un solvente para solvatar cationes y dcidos de Lewis, de modo

que un solvente con alto ND estabiliza fuertemente las especies O, y LiO, en solucion.

En el mecanismo en superficie, luego de la RRO los O, se combinan con los iones
Li* para formar LiO,, que permanece en la superficie del cdtodo, donde es nuevamente
reducido dando lugar a la formacion de Li,O, (LiO,*+e™ + Li+—>Li202*, donde el *
indica que la especie estd adsorbida) con forma de pelicula delgada (espesor < 10 nm) que
cubre la superficie del catodo pasivandolo rapidamente [13, 14]. Este mecanismo puede
ser activado por un alto sobrepotencial de la RRO (o alta corriente de descarga), en donde
el LiO, no tiene tiempo suficiente para difundir a la solucion y la segunda reduccion es
promovida. Otra manera de favorecer el mecanismo en superficie es el uso de solventes
con bajo ND en donde la solubilidad del LiO, es limitada, lo que hace que la formacién

del Li,0, ocurra en la superficie del catodo.

Por otro lado, si el sobrepotencial de la RRO (o la densidad de corriente en la descarga)
son bajos y el solvente tiene un alto ND, se activard el mecanismo en solucién, en donde
luego de la RRO el ion O, pasa a la solucién y se combina con un ion Li* para formar
LiO, 501y (sol indica que la especie estd en solucion). El LiO, 4,y mediante una dismuta-
cion quimica produce la formacion Li, O, en solucion (2LiO, 4,;) — Li, O, (401)+0,) que

por ser insoluble precipita hacia el catodo formando particulas con forma de toroides que



suelen adquirir gran tamafio (entre 100 nm y 1 um) [15]. El catodo se va cubriendo hasta

que la superficie se pasiva o los poros son obstruidos, impidiendo que continué la RRO.

Mecanismo en superficie Mecanismo en solucion
Bajo ND Alto ND
Alto sobrepotencial RRO Bajo sobrepotencial RRO

O / >
@ iy \: ’)(
E , ur
T -

2

Catodo Pelicula Li,O, Catodo Toroides LkO»

$

\
\

A8 PEOYY

Figura 1.3: Esquema de los mecanismos de formacién del Li,O,. Ilustracion del efecto
del nimero donor (ND) y el sobrepotencial de la RRO en el mecanismo predominante.
Figura adaptada de Ref. [16]

1.2.3. Desafios de la bateria Li-O,

Si bien se han encontrado varios solventes organicos y materiales catddicos que dan lugar
a la formaci6n y descomposicion electroquimica de Li,O, como proceso principal, tanto
en la descarga como en la carga [8, 9, 17, 18], incluso la més estable de estas combinacio-
nes de solvente-catodo no ha mostrado un adecuado desempeifio en la bateria en cuanto
a la capacidad, eficiencia energética y ciclabilidad. La Figura 1.4 esquematiza los princi-
pales desafios que enfrenta la bateria de Li-O,, entre los que se encuentran la estabilidad

del electrolito, del catodo, asi como la pasivacion del catodo por la formacién del Li,O,.

Ningtn electrolito a base de solventes organicos estudiado hasta la fecha para la bateria
de Li-O, ha mostrado suficiente estabilidad para que sea comercialmente viable. Se sa-
be que los electrolitos a base de carbonato, como los empleados en las baterias de iones
de litio, promueven la formacion irreversible de alquilcarbonato de litio (LiIRCOj5, con R

—CH; 0 —C,Hjy) [9]. Incluso los solventes mas estables, los €teres [8] y las amidas[20],



Estabhilidad
del catodo

..... Pasivacion

del catodo

Figura 1.4: Tres desafios criticos en el electrodo positivo de la bateria de Li-O,. Figura
adaptada de Ref. [19]

participan en reacciones secundarias irreversibles en presencia del Li, O, y/o sus interme-
dios electroquimicos (O, singlete, O, y LiO,) [19, 21, 22]. Se ha demostrado que en el
cétodo esta descomposicion forma productos secundarios sélidos, insolubles, fuertemente
oxidantes y aislantes, como el Li,COs;, lo que lleva a un aumento de los potenciales de
carga y a la posterior descomposicion exacerbada del electrolito que limita la ciclabilidad

[23, 24].

Al igual que los electrolitos, todos los carbones porosos estudiados hasta la fecha, pese
a ser econdmicos y tener una alta superficie, han mostrado descomponerse en presencia
de Li, O, durante el funcionamiento de la celda. McCloskey y colaboradores. mostraron
que las reacciones inducidas por Li,O, con un cdtodo de '3C conducen a la formacién de
Li,COj; durante la carga [23]. Si bien los metales nobles y los catalizadores de la RRO
y REO tipicos son mas inertes al Li,O,, se ha mostrado que también pueden llegar a
catalizar reacciones secundarias [25, 26], por lo que la bisqueda de buenos catalizadores

sigue siendo un tema de investigacion abierto.

El Li,0, es un aislante cuyo rango de energias electronicas prohibidas (band-gap) es muy



amplio. La bajisima conductividad electrénica es la principal limitante de la capacidad y
eficiencia energética de la bateria de Li-O,. En los solventes mas estables, como los éteres
que tienen un alto ND [27], el Li,O, se forma de acuerdo al mecanismo en solucion, el
cual promueve la formacion de particulas toroidales de Li,O,. Estas particulas grandes
tienen la ventaja de que aumentan la capacidad de la bateria pero son mas dificiles de
descomponer durante la carga, justamente por la dificultad del transporte de carga, pro-
vocando baja eficiencia energética. En solventes con bajo ND, como las glimas, el Li,0O,
se forma conforme al mecanismo de superficie que promueve la formacién de peliculas o
particulas de bajo espesor [13, 14]. La ventaja de este mecanismo es que el menor tamafo
del producto de descarga permite un transporte de carga por efecto tunel lo cual facilita
la descomposicion y hace que no se requieran altos sobrepotenciales de carga, es decir,
la bateria presenta una alta eficiencia energética. La desventaja es que suele brindar una

baja capacidad.

1.2.4. Estructura cristalina y electronica del Li,0,

Para comprender en profundidad el mecanismo de la bateria de Li-O, y encontrar ma-
neras de solucionar los desafios planteados es necesario conocer el detalle la estructura

cristalina y electrénica del Li,0,.

La estructura cristalina del Li,0, fue descrita por Cota et al. [28, 29] y pertenece al grupo
espacial hexagonal P63/mmc. La Figura 1.5 a), muestra la correspondiente celda unidad,
la cual posee 4 litios y 4 oxigenos. El litio se ubica en dos tipos de sitios cristalinos, el
octaédrico (Li-Oct) y el trigonal (Li-Tri), mientras que los oxigenos estan distribuidos en
dos moléculas O,, formando un arreglo de dimeros O, 2 insertados en una matriz de iones
Li™. En esta estructura se pueden distinguir dos tipos de capas dispuestas de forma alterna
a lo largo de la direccion c, una constituida por los dimeros O, coordinados por Li-Tri y
la otra formada solamente por Li-Oct. La estructura electronica del Li, O, estd dominada

por los estados p de los dimeros O,, que forman orbitales tipo moleculares cuyos niveles



10

electronicos tienen energias que siguen la secuencia: O, Tpxy, Ty, Y Op,, COMO puede
observarse en la densidad de estados (DOS) de la Figura 1.5 b). El cero de la DOS co-
rresponde al nivel de Fermi del material. En el cristal de Li,0,, los orbitales 0, Ty, y

7r>k

x> completamente ocupados forman las bandas de valencia, mientras que los estados

vacios de los orbitales antienlazantes, ¢, asi como los estados s del Li, conforman las

D>
bandas de conduccién. Como se mencioné antes, el Li,O, es un aislante con un amplio
band-gap electronico. En la actualidad se desconoce el valor experimental del band-gap
debido a la alta sensibilidad del Li,O, a la humedad que hace que su manipulacion sea
compleja [30]. Célculos de primeros principios como los que muestran la Figura 1.5 b)

indican que el band-gap es del orden de ~ 6 eV. El detalle de estos calculos sera descrito

en los capitulos siguientes.

Tal como se describi6 antes, este amplio valor de band-gap del Li,0O, es el causante de
diferentes problemas, incluyendo la pasivacion eléctrica del catodo y la baja eficiencia
energética. Esto sugiere que cualquier conductividad electrénica a través del Li,O, en
bulk (con bulk nos referimos al seno del material), debe ser por migracion de defectos
intrinsecos [31-36]. o efecto tunel [14, 37] También se ha discutido mucho en la literatura
la posibilidad de que la conductividad ocurra por superficie o fronteras de grano [38—40].

Estos temas estdn ampliamente discutidos en el capitulo 3.

2 0 2 4 6 8
Energia (eV

Figura 1.5: a) Celda unidad del cristal de Li,O, y b) la DOS electrénica proyectada en
los orbitales p del oxigeno. En negro liso (rayado) los estados p,y(p;) del O 2,
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1.2.5. Estrategias para mejorar la bateria de Li-O,

En la ultima década se han propuesto diversas estrategias con el objetivo de mejorar el
desempeno de la bateria de Li-O,, entre las que se destacan el dopaje in sifu y el uso de

catalizadores y aditivos.

Respecto del dopaje in situ, este proceso ocurre gracias a la presencia de iones disueltos
en el electrolito, que luego son incorporados al Li,O, durante el proceso de formacion
[30, 41-44]. Esta metodologia ha mostrado reducciones significativas en el sobrepoten-
cial de carga [42—44], asi como aumentos en la capacidad [41]. Estos resultados han sido
principalmente atribuidos a mejoras en el transporte de carga del Li,O, como consecuen-
cia del dopaje pero todavia es un tema de discusion abierto [41, 43—45]. Una descripcion

mas amplia de esta discusion se dard en el capitulo 3.

En cuanto al uso de catalizadores catdodicos, estos han evidenciado tener un efecto en
la via de formacién del Li,O, [46-50], afectando la morfologia de los depdsitos [48].
Algunos resultados de pruebas en celda usando catalizadores han mostrado una reduccion
apreciable del potencial de carga [46, 48], al igual que aumentos en la ciclabilidad [47,
50]. Estas mejoras han sido principalmente atribuidas a la catdlisis de la RRO y REO [47,
50]. Por otro lado, se ha reportado que los catalizadores pueden promover la formacién
Li,O, amorfo [46, 49, 51, 52] o de fases secundarias como Li_,O, [49, 53]. En estas
fases de baja cristalinidad, se ha estudiado que la concentracién y movilidad de defectos
intrinsecos es mayor [54-57], dando lugar a un aumento del transporte de carga en el

Li,0, defectuoso o amorfo [54-56, 58].

Otras estrategias ampliamente usadas han sido la de catalizadores solubles en el electro-
lito, a los cuales se les conoce como mediadores redox o la del uso de aditivos como el
agua en pequefias cantidades (unas cuantas ppms). Con ambas estrategias se ha logra-
do aumentar significativamente la capacidad de la BLO, incluso utilizando solventes de
bajo ND, en los que predomina el mecanismo en superficie [15, 59, 60]. También se ha

conseguido reducir el sobrepotencial de carga [61].
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En esta tesis nos focalizaremos en el estudio las dos primeras estrategias, el dopaje in situ

y el uso de catalizadores.

1.3. Objetivos del trabajo

En base a lo expuesto en las secciones anteriores, el objetivo general de esta tesis es contri-
buir al entendimiento y bisqueda de mecanismos que mejoren el desempefio de la bateria
de Li-O,, especificamente aquellos relacionados a la capacidad y la disminucion del so-
brepotencial, los cuales estdn intimamente relacionados con los procesos del formacién y

transporte de carga del Li,O,.

Los objetivos especificos

= Evaluar el efecto de los dopantes, en particular de los hal6genos, en el transporte de

carga del Li, O, bulk.

= Estudiar la estructura electronica de las superficies mas estables del Li, O, y evaluar

su rol en el transporte de carga.

= Comprender el efecto del uso de 6xido de cerio (CeO,) como catalizador en el

proceso de formacion del Li,O,.

= Desarrollar una metodologia experimental mediante AFM para caracterizar el pro-

ceso de formacion y descomposicion del Li, O,.

1.4. Esquema de la tesis

Esta tesis estudia a la bateria Li-O,, por un lado, desde el punto de vista tedrico, reali-

zando célculos de primeros principios basados en la teoria del funcional de la densidad vy,
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por otro, experimentalmente mediante la técnica de microscopia de fuerza atémica elec-

troquimica (EC-AFM).

En el capitulo 3, se describe el transporte de carga del Li,O, bulk y el efecto de los
haldégenos como dopantes sustitucionales en la conductividad. De igual manera, se es-
tudian la estructura electronica de las superficies més estables del Li,O, y como estas

intervienen en el desempefo de la bateria de Li-O,.

En el capitulo 4, se investiga el mecanismo de nucleacién del Li,O, en las superficies

estequiométricas y reducidas mas estables del CeO,.

Finalmente, en el capitulo 5, se describe la implementacion de la técnica EC-AFM usada
para estudiar experimentalmente la morfologia del Li,0O, bajo diferentes condiciones de

descarga y carga.

En el capitulo 6, se describen las conclusiones mas relevantes que surgen de toda la

investigacion realizada, asi como las perspectivas futuras.
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Capitulo 2

Métodos y técnicas

En este capitulo se describirdn la teoria de los métodos computacionales y las técnicas

experimentales utilizadas a lo largo de la tesis.

2.1. Teoria del funcional de la densidad

Los electrones y los nucleos que constituyen la estructura de la materia conforman un
sistema de muchos cuerpos fuertemente interactuantes y cuya ecuacién de Schrodinger es
imposible de resolver en forma exacta. El hamiltoniano no relativista que describe a un

sOlido tiene la siguiente forma:

NI S L 1 27; 1 e 1 27,7
H:_? M, 2m, V7’_47r8 L = Jr871:3 Z|“~—*-]+87r£ Y -
0 Ri—rj Oi7éj Fi—Tj 0i7éj Ri—Rj‘

2.1

donde M es la masa de los nicleos, m, la de los electrones, R y 7 las coordenadas de los
nucleos y los electrones respectivamente y Z el nimero atémico. El primer término es el

operador de energia cinética para los nucleos, el segundo para los electrones. Los ulti-

15
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mos tres términos describen la interacciéon de Coulomb entre electrones y nticleos, entre
electrones, y entre nucleos, respectivamente. Teniendo en cuenta que los electrones son
mucho mads livianos que los nicleos y sus velocidades mucho mayores, es aceptable reali-
zar la aproximacion de Born-Oppenheimer, mediante la cual se asume que los electrones
se ajustan instantdneamente a una dada posicion de los nicleos. De esta forma, la energia
cinética de los nicleos es cero, haciendo que el primer término en 2.1 desaparezca y el

altimo término se reduce a una constante. El Hamiltoniano 2.1 resulta

A

H=T+V+V,, (2.2)

quedando de izquierda a derecha, la energia cinética de la nube de electrones, la energia
potencial debido a las interacciones electron-electron y la energia potencial de los elec-
trones en el ahora potencial externo de los nucleos. Es interesante notar que los términos
cinético y electron-electrén de la Ecuacion 2.2 representa el sistema de muchos electrones
interactuantes y no dependen del tipo de estructura que tengan las posiciones de los iones
(una molécula, un atomo o un so6lido), estos términos son universales. La informacion
especifica del sistema, es decir, qué tipo de nucleos i6nicos hay y en qué posiciones estan,

estd dada completamente por Vit

2.1.1. Los teoremas de Hohenberg-Kohn
Hohenberg y Kohn [62] mostraron que la energia total del estado fundamental de un

sistema de electrones interactuantes en un potencial externo es un funcional de la densidad

electronica y puede escribirse como:

Elp) = Flp)+ [ Veu(Pp(F)a (2.3)

con F[p] un funcional universal, que depende s6lo de la densidad electrénica p(¥) y no
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del potencial V,,, (7). Ademas probaron que el funcional de la energia total obedece un
principio variacional, es decir que es minimizado por la densidad de carga del estado

fundamental py:

Elp]>Elpo) =Ey .= o2 =0 (2.4)

siendo E la energia total del estado fundamental.

2.1.2. Las ecuaciones de Kohn-Sham

Mientras que los trabajos de Hohenberg y Kohn no dan ninguna guia para construir el
funcional de la energia, el formalismo desarrollado por Kohn y Sham [63] reemplaza el
problema original de N electrones interactuantes por un problema auxiliar de particulas no
interactuantes en un potencial efectivo que contiene informacién del potencial externo de
los iones pero también de las propias interacciones cudnticas de los electrones. Esto per-
mitié que la teoria del funcional densidad pudiera ser usada en la practica. En particular,
mostraron que la densidad queda determinada por la solucién autoconsistente de un con-
junto de ecuaciones tipo Schrodinger de una sola particula, conocidas como ecuaciones

de Kohn y Sham y se escriben como:

[TO + VH (7) + ch (?) + Vext (?)] (Pl(?) = €i¢i(?)7 (25)

en donde los orbitales de Kohn-Sham ¢;, son orbitales de un electrén y se relacionan
con la densidad de carga del sistema, p(7), mediante la suma sobre todos los orbitales

ocupados i,

p(F) =Y ¢/ (F)i(7) (2.6)
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donde

el orbital ¢; es la funcién de onda de una particula no interactuante con energia &;.

Por lo tanto, resolver en forma autoconsistente estas ecuaciones resulta también en un

procedimiento para determinar la densidad de electrones que minimiza la energia, im-

plican

pasos:

do un célculo iterativo que puede describirse simplificadamente con los siguientes

. Definir una densidad electrénica de prueba como densidad inicial, p (7).

Resolver las ecuaciones de Kohn-Sham con la p(7) de prueba, de ahi resulta un

nuevo conjunto de funciones de onda, ¢;(7).

. Volver a calcular p(7) a partir de las nuevas ¢;(7) calculadas en el paso anterior.

Comparar la p(7) nueva con la p(¥) de prueba. También se puede comparar la

E[p(7)] que tiene la forma

E[p] =To[p]+ Veu[p] + Vic[p] + Vu[p]- (2.7)

Si los valores de p y/o E son equivalentes a los de la iteracion anterior con algin
criterio de tolerancia a determinar, el sistema convirgid. De lo contrario, se actualiza

la p(¥) de prueba y se repite el procedimiento.

. Finalmente, cuando el sistema convirgio, la p(¥) y la E[p(7)], son la densidad de

carga y la energia del estado fundamental.

En DFT, la energia total es escrita segin indica la ecuacién 2.7. Los primeros dos térmi-

nos describen la energia de particulas cldsicas cargadas: Tp[p] es la energia cinética del

sistema no interactuante y Vg[p| es la energia potencial debido a una interaccion elec-

trostatica. La interaccién de Coulomb entre particulas cudnticas va a afectar la energia

cinética de los electrones interactuantes y ademads va agregar términos de interaccion de

intercambio y correlacion no contemplados por V. Toda esta informacidn cuantica de
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electrones interactuantes esta contenida en el término V,.. Dado que se desconoce la for-
ma exacta del término de intercambio y correlacion Vi, [p], una variedad de funcionales de
intercambio y correlacion han sido desarrollados en la literatura. Una de ellas, es la apro-
ximacion local de la densidad LDA (por sus siglas en inglés). Esta establece que la energia
de intercambio y correlacion debida a una densidad de carga particular p (¥) se puede ob-
tener dividiendo el material en volimenes infinitamente pequeiios, cada uno con densidad
de carga constante. Cada uno de estos volimenes contribuye a la energia de intercambio
y correlacién total en una cantidad igual a la energia de intercambio y correlacién de un
volumen idéntico lleno con un gas homogéneo de electrones, que tiene la misma densidad
total que el material original en esa porcion del espacio [64]. Por construccion, se espera
que LDA funcione bien para sistemas con una densidad de carga que varia suavemente.
Para los sistemas que se alejan de esta condicion de “suavidad”, el funcional LDA tiende
a sobreestimar la deslocalizacién de los electrones con la consecuente sobreestimacion
de las ligaduras en los enlaces quimicos. El siguiente paso l6gico para mejorar el LDA
fue hacer que la contribucion del intercambio y correlacion de cada volumen infinitesimal
incluyera ademds la variacién de la densidad de carga de los volimenes vecinos. Por lo
que a esta aproximacion se le conoce como la aproximacion de gradiente generalizado

GGA (por sus siglas en inglés).

En GGA, la presencia de un gradiente generalizado aumenta la energia de correlacion
y contrarresta, hasta cierto punto, la sobrestimacion de la ligadura de los sistemas ho-
mogéneos en LDA [65]. GGA y extensiones adicionales que incluyen derivadas de orden
superior de la densidad (meta-GGA), son denominadas colectivamente como funciona-
les semilocales porque la contribucion a la energia de intercambio y correlacion de cada

punto en el espacio depende solo del valor y la derivada de la densidad en ese punto.

Aunque los funcionales locales y semilocales proveen adecuadas predicciones de muchas
propiedades fisicas y quimicas, es sabido que tienen falencias importantes en determina-
das situaciones. Algunos fendmenos particularmente probleméticos son: las interacciones

de dispersion de Van der Waals [66], los materiales fuertemente correlacionados [67] y
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los errores de deslocalizacién y auto-interaccidn [68, 69]. Todos estos problemas surgen

de la dificultad de describir cabalmente las interacciones cuanticas entre los electrones.

Las interacciones de dispersion son, en principio, una forma de correlacion electrénica, y
se han desarrollado varias correcciones para tener en cuenta estos efectos [66]. En cuanto
a los materiales fuertemente correlacionados, nos referimos tipicamente a compuestos de
metales de transicion o tierras raras donde la energia asociada a las interacciones e-e de
los orbitales d y f resultan muy intensas y de valor comparable o superior a su energia
cinética. El error de deslocalizacién como se mencioné antes se refiere a la tendencia de
los funcionales semilocales a sobrestimar los enlaces en configuraciones de orbitales mo-
leculares con ocupacion fraccional [68, 69]. Los desafios asociados con las correlaciones
electronicas fuertes y el error de deslocalizacion pueden ser mitigados mediante el uso de
correcciones, como funcionales hibridos y DFT+U que describimos muy brevemente a

continuacion.

2.1.3. Funcional Hibrido

Algunos de los errores de LDA o GGA pueden ser mitigados incorporando intercambio
exacto (es decir, energia de tipo Hartree-Fock). Por ejemplo, el funcional Heyd-Scuseria-

Ernzerhof (HSE) toma la forma [70, 71]

B = al N (1) + (1 - a) EFONE 4+ EPOAE (u) + EZ 2.8)

GGA,SR GGA,LR
y Ex son

donde E)fR es la energia de intercambio exacto de corto alcance, Ey
las contribuciones de corto y largo alcance a la energia de intercambio del funcional GGA
[72], y ES94 es la energia de correlacion GGA. La familia de funcionales HSE tiene dos
parametros: un parametro de apantallamiento i que establece la escala de longitud para
separar las interacciones entre corto y largo alcance, y el pardmetro de mezcla o que

determina la fraccion de intercambio exacto incorporada para el corto alcance.
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Este funcional al calcular la energia total con mayor precision logra describir mejor pro-
piedades que dependen de la energia del material, como el band-gap. No obstante, resol-

ver este funcional tiene un mayor costo computacional (~ 10 veces) que los funcionales

LDA y GGA.

2.1.4. La correccion de Hubbard-U

En el caso de materiales cuyos orbitales son muy localizados en el espacio, como los orbi-
tales d de los metales de transicion o los f de las Tierras Raras, la correlacion electronica
que describen los funcionales locales o semilocales son insuficientes. Una consecuencia
directa de este error es la subestimacion del band — gap en los estados electronicos de
materiales conocidos como aislantes de Mott. La aproximacion de Hubbard-U o DFT+U
es una técnica para corregir parcialmente este problema. Esta aproximacidn consiste basi-
camente en describir la correlacion electronica del sistema agregando un término al ha-
miltoniano, proporcional al denominado parametro de Hubbard U,y = U — J, siendo U el
término de repulsiéon coulombiana en el sitio y J representa la intensidad del término de
intercambio. Diferentes implementaciones de esta correccion han sido propuestas, una de
las mds sencillas y mas utilizadas, es la propuesta por Dudarev et al. [73] en la cual la

energia total tiene la forma

U
EDFT+U :EDFT+ZT€f(TrpG_TrpGPG)7 (2.9)
(e}
donde Tr(p€) es la traza de la matriz densidad de los electrones con una proyeccién dada
de espin o y lo mismo vale para la doble matriz p®p®. De esta forma, se puede demostrar

que se penalizan los estados con ocupacion fraccionaria promoviendo la apertura de un

band — gap [73].
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2.1.5. Ondas planas DFT

Todos los célculos de DFT realizados en esta tesis, fueron llevados a cabo con el paquete
de simulacién Vienna Ab initio Simulation Packege (VASP) [74-76], el cual utiliza con-
diciones periddicas de contorno para representar los sistemas. Esto lo hace especialmente
util para el estudio de materiales en estado sélido cristalino. Del teorema de Bloch en un
s6lido periddico, la funcién de onda para cada electrén puede escribirse en términos del

producto de una onda plana y una funcién que tiene la misma periodicidad que lared [77]:

O (r) = e T (r) (2.10)

La precision del cdlculo DFT puede mejorarse sistematicamente al incluir méds ondas
planas en el conjunto base. En la préctica, el nimero de ondas planas se determina espe-

cificando un corte de energia (cutoff) para el conjunto base de ondas planas.

En la Ecuacién 2.10, con la onda plana se introduce el vector de onda, k, que esta definido
en el espacio reciproco. Como su nombre lo indica, los vectores k son los reciprocos de
los vectores de posicion en el espacio real, r. La descripcion de los estados electronicos

en el espacio-k permite soluciones manejables para sistemas periddicos.

Uno de los factores que determina la precision del calculo DFT es el densado de la grilla

de puntos k.

Si bien las ondas planas son un conjunto base conveniente para los sistemas periodicos,
se requieren muchas ondas planas para tratar electrones fuertemente enlazados, como los
electrones del core, l1os mds cercanos al nicleo i6nico. Por lo tanto, se emplea un pseudo-
potencial que no trata explicitamente los electrones en la region del core. Dado que las
propiedades fisicas de los materiales y su reactividad dependen en gran medida de los
electrones de valencia, esta aproximacion ha mostrado ser muy eficiente. Los célculos

realizados en esta tesis usaron pseudo-potenciales con el método de proyector de onda



23

aumentada (projector plane wave method PAW) [76, 78].

2.2. Microscopia de Fuerza Atémica

Una de las técnicas de caracterizacion experimental utilizada en esta tesis es la micros-
copia de fuerza atomica (AFM, Atomic Force Microscope), la cual forma parte de una fa-
milia de instrumentos denominados Microscopios de Barrido de Sonda (SPM, Scanning
Probe Microscopy), donde también se incluye el Microscopio de Efecto Tunel (STM,
Scanning Tunneling Microscope). El factor comun en todas las técnicas de SPM es el uso
de una sonda microscdpica, la cual barre una superficie de interés, y las interacciones en-
tre la sonda y la superficie se utilizan para producir una imagen de muy alta resolucién de

la superficie.

El AFM consta de una punta que actiia de sonda de barrido montada en el extremo de una
micro-viga flexible conocida como cantilever. La fuerza de interaccion entre la mues-
tra y la punta luego de acercarse entre si hace que el cantilever se desvie hacia arriba
o hacia abajo de acuerdo con la ley de Hooke. Estas deflexiones pueden detectarse con
alta sensibilidad mediante un método 6ptico. Este consiste en hacer incidir un laser sobre
la cabecera del cantilever y mediante un fotodetector dividido en cuatro cuadrantes, se
colecta el haz reflejado (Figura 2.1 izquierda). De esta forma, se siguen las deformacio-
nes del cantilever a su vez que se traducen a una sefal digital. Mediante un arreglo de
piezoeléctricos, el microscopio hace que la punta (o, alternativamente, la muestra) pueda
ser desplazada en las tres dimensiones (Figura 2.1). Actualmente, se utilizan muchas va-
riaciones diferentes de esta técnica. Estas incluyen modo “estatico” o modo de contacto,
donde la punta permanece en contacto constante con la muestra, y los modos “dindmicos”
donde la punta tiene un contacto intermitente (fapping) o se mantiene a una distancia fija
de la misma. En estos ultimos dos casos, las fuerzas de interaccion entre la sonda y la
muestra pueden medirse en funcion de la distancia mediante el control de la desviacién

del cantilever, siempre que la constante del resorte del cantilever esté bien calibrada.
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Laser

(O]

Cantilever
y punta

Figura 2.1: Esquema bdasico de cdmo se procesan las desviaciones del cantilever (1z-
quierda) y las principales partes (Derecha) en un Microscopio de Fuerza Atémica.

2.2.1. Modos de escaneo

En la Figura 2.2, se ilustran esquemadticamente los regimenes de fuerza bajo los cuales
se producen los principales modos de operacion del AFM. Las fuerzas de interaccion se
bosquejan a medida que la punta se acerca y entra en contacto con la superficie, aumen-
tando la distancia hacia la derecha. En esta Figura 2.2, las fuerzas repulsivas se muestran
como positivas y las fuerzas atractivas como negativas. A grandes separaciones no hay
fuerzas netas que actden entre la punta y la superficie de la muestra. Cuando la punta y la
superficie se acercan, las interacciones atractivas de Van der Waals comienzan a tirar de
la sonda hacia la superficie. A medida que se hace contacto, la interaccién neta se vuelve

repulsiva.

El modo de operacion més simple del AFM es el modo contacto, que se utilizé original-
mente para escanear superficies en los primeros instrumentos. En este modo se utiliza un
mecanismo de retroalimentacion para mantener constante la desviacion del cantilever 'y,
por lo tanto, la fuerza entre la punta y la muestra. A medida que el cantilever se desvia, la
altura z se altera para provocar un retorno a la desviacidn original o “setpoint”. Se super-
visa el cambio en la posicion z y esta informacidn, en funcién de la posicion x, y se utiliza

para crear una imagen topografica de la superficie de la muestra.
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Figura 2.2: Diagrama ilustrativo de los regimenes de fuerza bajo los cuales opera cada
uno de los tres modos de imagen AFM mds comunes. La operacién en modo de contacto
estd en el régimen de fuerza repulsiva, donde la sonda se presiona contra la superficie
de la muestra, lo que provoca una desviacién hacia arriba del cantilever. El modo sin
contacto examina las fuerzas de largo alcance experimentadas antes del contacto real con
la superficie. Con el contacto intermitente, la sonda oscila cerca de la superficie donde
entra y sale repetidamente del contacto con la superficie.

En el modo tapping, el cantilever puede oscilar a un valor cercano a su frecuencia de
resonancia. Cuando las oscilaciones ocurren cerca de la superficie de muestra, la ampli-
tud de la oscilacion cambiard a medida que se encuentre con una topografia diferente.
Al igual que en el modo contacto, un mecanismo de retroalimentacion altera la altura z
para mantener la amplitud constante o “setpoint”, de este modo se minimizan dafios que
pueda causar la punta sobre la superficie, algo crucial en muestras blandas o débilmente

adheridas al sustrato.

2.3. Microscopia de Fuerza Atomica Electroquimica EC-

AFM

Los procesos mas importantes en baterias son el resultado de reacciones de oxidacién y

reduccidn electroquimica que ocurren en interfaces solido/liquido, es decir.

O+ne <R, 2.11)
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donde O es la especie oxidada y R es la especie reducida. Estos procesos pueden invo-
lucrar una secuencia de pasos incluyendo el transporte de iones hasta la superficie del
electrodo, la adsorcion de iones, la transferencia de electrones, la remocién del producto
de la superficie del electrodo, las reacciones homogéneas acopladas en la solucidn, etc.
Especificamente, las velocidades de las reacciones electroquimicas estan fuertemente in-
fluenciadas por el potencial eléctrico, estructuras interfaciales e intermediarios o produc-
tos adsorbidos en la superficie del electrodo. Por lo tanto, una comprension detallada de
las complejas relaciones entre la adsorcion, la reactividad superficial (catélisis, corrosion
y pasivacion) y las caracteristicas estructurales interfaciales (morfologia y cristalinidad)

es esencial para establecer un control eficiente de los procesos electroquimicos.

La integracion exitosa de una celda electroquimica en el EC-AFM requiere una compren-
si6n de los elementos de control necesarios, incluidos los electrodos y la electrdnica, asi

como también la presencia del electrolito, que puede afectar los materiales del setup.

Fotodetector [ 3ser

ER] ©

Entrada Celda de A

vidrio \
-

CE

Salida

Potenciostato
—>

(

Electrolito

Piezoeléctricos

Figura 2.3: Esquema de la celda electroquimica utilizada en el EC-AFM.

Los electrodos usados en una celda electroquimica del EC-AFM (Figura 2.3) son denomi-
nados por su funcién en la celda. El electrodo de trabajo (ET), es el electrodo (sustrato) de
estudio y normalmente estd bajo un activo control de potencial o corriente. En €l ocurre
la transferencia de carga con las especies electroactivas a estudiar. El electrodo de refe-
rencia (ER) permite fijar el potencial aplicado/medido del electrodo de trabajo. El tercer

electrodo, es el conocido contraelectrodo (CE) o electrodo auxiliar que cierra el circui-
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to. La corriente circulard entre el contraelectrodo y el electrodo de trabajo mientras que
no circulard corriente a través del electrodo de referencia. Los tres electrodos deben es-
tar en contacto con una solucién que contenga iones transportadores de carga, llamado

electrolito soporte.

2.4. Técnicas electroquimicas

A continuacion, se describirdn las técnicas usadas en la caracterizacion realizada en el
EC-AFM, que incluyen las técnicas de voltametria ciclica (VC) y cronoamperometria

(CA).

2.4.1. Voltametria ciclica

Normalmente, cuando el sistema estd en equilibrio no circula corriente entre el ET y el
CE,; es la situacion de circuito abierto. El potencial que mide el potenciostato cuando el
sistema se encuentra en este estado se conoce como potencial de circuito abierto o OCP
(por sus siglas en inglés). Si partiendo de este estado se varia el potencial a un valor
mayor (V > Vocp), circulard una corriente desde el ET hacia el CE, en otras palabras, los
electrones circularan desde el CE hacia el ET. Este escenario se traduce (por convencion)
como una corriente positiva o anddica y el proceso que ocurre en el electrodo de trabajo
es una oxidacidn. Si en cambio el salto de potencial se realiza a potenciales menores al
potencial de OCP (V < Vcp), se tendra una corriente negativa, conocida como corriente
catédica y el proceso serd el de reduccion sobre el ET. Estas corrientes generadas luego
de la perturbacion del sistema se dividen en dos componentes: la componente faradica y
la no faradaica, siendo el intercambio de electrones de una especie redox y el electrodo
un proceso faradico y la redistribucién de cargas eléctricas en la cercania del electrodo,
producidas por cambios en la distribucion de las moléculas cargadas o en la orientacion

de los dipolos eléctricos, un proceso no farddico o capacitivo.
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La voltametria ciclica consiste en registrar la corriente cuando se aplica una rampa de
potencial, a velocidad constante v desde un potencial inicial V; hasta un potencial final

V y luego nuevamente hacia el potencial inicial (Figura 2.4 a).

)

Q
(@)

R < O+ne

Tiempo
Corriente

O+ne < R

v[).(-”
Vi Potencial Vi Vi Potencial Vi

Figura 2.4: a) Un ciclo de la sefal del potencial de excitacién en funcién del tiempo, que
muestra el potencial inicial V; y el potencial final V. b) Voltagrama representativo para
una reaccion redox tipo O +ne~ <+ R. En el grafico se senala la posicion de los picos
anddico y catodico como 1, 40/Vp an ¥ 1p car/V p.car-

La Figura 2.4 b, muestra la representacion gréfica de la respuesta de corriente en funcién
del potencial aplicado (denominada como voltamperograma o voltagrama). En ella se
pueden observar como picos los procesos de oxidacion I, 4,/V p 4n y reduccion I, cq/V p car
de especies electroactivas presentes en el electrolito. La forma exacta de estas curvas
depende del tipo de proceso que tiene lugar en el ET. Los limites de potencial definen las
reacciones que pueden ocurrir en el ET, y la velocidad de barrido del potencial define la

escala de tiempo en la que se examina el proceso electroquimico.

2.4.2. Cronoamperometria

La cronoamperometria es una técnica en la cual el potencial del ET es polarizado a un
potencial fijo durante un cierto tiempo, durante el cual se registra la evolucion en corriente
que fluye por el mismo. La polarizacién genera un salto de potencial que apartan al ET del
equilibrio. El experimento se disefia de modo tal que la corriente censada tenga origen en

el proceso farddico de interés. En la Figura 2.5 a, se muestra esquemdaticamente la sefial
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del potencial aplicado en funcién del tiempo en un experimento de cronoamperometria
con dos saltos de potencial. La Figura 2.5 b, muestra la correspondiente respuesta en

corriente como funcién del tiempo.
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Potencial
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Figura 2.5: a) Potencial en funcién del tiempo para un experimento de cronoampero-
metria con dos saltos de potencia. b) Respuesta en corriente para cada salto potencial, 1,

€ Icat .

De forma similar, en la cronopotenciometria se aplica un salto de corriente, y se registra

el cambio de potencial generado.
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Capitulo 3

La conductividad del Li,0, y el efecto

de los halégenos como dopantes

3.1. Conductividad del bulk de Li,0,

Existen principalmente dos mecanismos propuestos para explicar el transporte de carga a
través del bulk de Li,O,. Estos son la conduccién mediada por la migracion de defectos

intrinsecos (polarones y vacancias de Li) y por efecto tinel.

Desde el punto de vista experimental, la conduccion mediada por defectos intrinsecos fue
estudiada por Gerbig et al. [34] quienes midieron la conductividad DC y AC del Li,0O,
microcristalino. Los resultados demostraron que las vacancias de litio son los portadores
mayoritarios de la conductividad i6nica (Gjy;,) ~ 10719-107? S.cm~! a 100 °C, mientras
que la conductividad electrénica es alrededor de dos 6érdenes de magnitud menor a la mis-
ma temperatura y aumenta con la presion de oxigeno, lo que indica que la conductividad
electrénica es por huecos (los electrones se consumen tras la incorporacion de oxigeno).
Estos resultados fueron confirmados mdés tarde por Dunst et al. [35], quienes también

mostraron que la conductividad total de muestras microcristalinas utilizadas como refe-

31
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rencia era muy baja (3,4x10~13 S.cm™!), pero utilizando un molino de bolas para reducir
el tamafio de grano lograron un aumento de la conductividad hasta 1,1x10710 S.em ™1,

siendo la contribucidn electronica menos del 10 % de la total.

Los polarones son cuasiparticulas compuestas de cargas (electrones o huecos) localizadas

que estin acopladas a distorsiones locales de la estructura cristalina.

Para el cristal de Li,O,, la existencia de un polar6n estd asociada con la presencia de
electrones o huecos extra que se localizan en los iones peroxido (O, 2).En particular, Ra-
din y Sieguel encontraron que el polaron de hueco, p*, es energéticamente mds favorable
que el p~ por 560 meV [33]. Este polarén es formado al remover un electrén de orbital

7.L.>k

Py lo cual conduce a la formacién de un ion super6xido O, con una distancia entre

oxigenos dp_o reducida a 1,32 A en comparacion al 1,47 A del 0 2, como Sse muestra
en la Figura 3.1 a). La DOS de la Figura 3.1 b), muestra como los estados localizados del
p" (rojo sélido) aparecen dentro del band-gap y se genera un incremento en la separacién
entre los estados enlazante-antienlazante debida a una mayor repulsion de Coulomb en la

direccién ¢, consecuencia de la reduccién de ladp_p enp™.

El otro defecto intrinseco més abundante en el Li,O, es la vacancia de Li*, que simple-
mente es la ausencia de un ion de litio. Este defecto no genera cambios sustanciales en
la estructura electronica del material. Utilizamos la notacién V; para denominarlo. El
signo “—” indica que al estar ausente el Li*, el sitio del defecto queda con carga negativa

respecto de la situacion sin defectos.



33

O
Q

|_
O
DOS (u.a.)

I I I 1 | 1 I
-0 8 6 4 2 0 2 4 6 8 10

Ehhergl’a (th)

Figura 3.1: a) Celda unidad de la estructura cristalina del Li,O,. Se indica al ion inferior
peréxido O, 2 y al ion superior superéxido O, este ultimo equivalente al p*. b) DOS
proyectada en los orbitales p. En negro solido (rayado) los estados py(p;) del O, Zyen
rojo solido del O5 2 (p™) obtenidas con DFT-HSE.

Por otro lado, la conduccion por efecto tinel surge como consecuencia del solapamiento
de la funcién de onda de los estados electrénicos del sistema conformado por el dep6si-
to y el catodo. Para estudiar este tipo de mecanismo de conduccién en la BLO, Luntz y
colaboradores [14] recurrieron a experimentos electroquimicos utilizando un par redox
reversible y un modelo de transporte de carga metal-aislante-metal MAM (Au|Li, 0, |Au)
basado en cdlculos de primeros principios, a través de peliculas delgadas de Li,O, produ-
cidas durante la descarga de la BLO. Ellos encontraron que la abrupta caida del potencial
de la BLO, conocida como “muerte sibita”, consecuencia de la pasivacion del cétodo,
ocurre cuando el espesor de la pelicula es superior a ~ 10 nm. El modelo tedrico mostré
que esto se debe a que la corriente tinel de huecos hacia la interfaz Li,O,-electrolito no
es suficiente para soportar la electroquimica de la BLO cuando el espesor del depdsito

supera el ancho critico.

Un tercer mecanismo de transporte de carga que ha sido considerado en la literatura, es la
existencia de canales de conduccion en las superficies o bordes de grano del Li,O,. Este

mecanismo serd discutido ampliamente al final de este capitulo.
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3.2. El efecto de los halégenos como dopantes

Como mencionamos en el capitulo 1, una de las estrategias exploradas para mejorar la
BLO es el dopaje del Li,O,. Experimentalmente, hay pocos trabajos que estudien el papel
de los dopantes en el transporte de carga de este material [34, 41-43]. En un intento
por aumentar la conductividad ionica Gerbig et al. [34] doparon el Li,O, con Cl. En
este trabajo asumieron que el Cl1~ se comporta como un dopante donor al reemplazar un
dimero de oxigeno, que promueve el aumento de las concentraciones de Vy; que, a su
vez, aumentarian la conductividad i6nica. Los resultados reportados muestran que la o;,,
del Li,0, dopado con Cl tiene el mismo orden de magnitud que en la muestra no dopada
(aumentando solo un factor tres). Los autores sefialan que el aumento observado en la oj,,
fue menor al esperado, ya que el andlisis quimico indica una composicién de 4900-6000

ppm Cl frente a 15 ppm de impurezas donoras de otros cationes metélicos.

Recientemente, Nakanishi et al. [41] exploraron el efecto del dopaje con halégenos en las
BLO, mostrando que al agregar LiCl al electrolito la capacidad de la BLO es notablemente
mayor que cuando se agrega LiF, LiBr o Lil. Los autores encontraron que hasta el 7% en
moles de Cl con respecto a los dtomos de Li se incorporaron a los depésitos de Li, O, vy,
realizando un andlisis de CAFM (Conductive atomic force microscopy) concluyen que la
gran capacidad obtenida en la BLO era debida a que los depositos de Li, O, dopados con
Cl tenian un conductividad electronica mayor que el Li,0, pristino. Estos resultados son
altamente cuestionables pues exponen la muestra al aire antes de la medida, con lo cual

no estan midiendo la conductividad del Li,O, originalmente formado.

A pesar de los trabajos recién mencionados que estudiaron el dopaje del Li,O, como una
posible ruta para mejorar el rendimiento de las BLO, todavia quedan muchas preguntas
abiertas importantes como: ;pueden los dopantes mejorar efectivamente la conductividad
del Li,O, en bulk?; ;Los dopantes afectan la morfologia de los dep6sitos o el mecanis-
mo de conduccion?; (Es el proceso de incorporacién del dopante reversible y/o afecta la

ciclabilidad? En esta seccion intentaremos abordar la cuestion del efecto de los dopan-
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tes en la conductividad. En particular, realizamos célculos desde primeros principios para
estudiar las propiedades electronicas del Li,O, dopado con halégenos. Calculamos las
energias de formacion de F, CI, Br y I como dopantes sustitucionales, defectos intrinsecos
como p*, p~ y Vy;, asi como también estudiamos la formacién de defectos compuestos.
Luego calculamos las barreras de migracion de los defectos cargados mds favorables y

comparamos los casos dopados y sin dopar.

3.2.1. Detalles del calculo

Todos los resultados reportados en la parte principal de este capitulo fueron obtenidos
considerando el funcional hibrido de Heyd-Scuseria-Ernzerhof (HSE), usando como ba-
se el funcional GGA en el formalismo de Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE), realizando
calculos para el punto I' como dnico punto k y tomando como pardmetro de mezcla o
=0,48. Debido a que no se conoce el valor experimental de band-gap del Li,0, (lo cual
resalta la importancia a realizar cdlculos de primeros principios) informamos los resul-
tados obtenidos para este valor particular de « porque es el que reproduce el promedio
del band-bap calculado por los métodos autoconsistentes mas precisos GGA+GoWy y
GGA+scGW [33, 39]. Se utiliz6 un conjunto base de ondas planas con un limite de 400
eV y las estructuras fueron optimizadas hasta que las fuerzas que actian sobre los 4tomos
relajados estuvieran por debajo de 0,02 eVA~!. Todos los calculos fueron realizados con
polarizacion de espin. Estos pardmetros han sido previamente utilizados en la literatura

para el Li,0, [38, 40, 55].

Para calcular las energias de formacion de los diferentes defectos, se utiliz6 una supercel-
da de 3x3x2 celdas unidad de Li,0O, con un dopante por supercelda o defecto intrinseco
por celda. También se calcularon las energias de formacion de los defectos cargados mas
relevantes utilizando una supercelda 4x4x2 y verificamos que tuviera una convergencia
en tamaifio razonable, en acuerdo con reportes previos [33]. Se calcularon los pardmetros

de red a = b y ¢ de la celda unidad, obteniendo 3,06 A y 7,48 A, respectivamente, en
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buen acuerdo con valores experimentales informados (3,14 A y 7,64 A) [79]. Para evitar
tensiones espurias por cuestiones de tamafio, mantenemos los valores de a y c fijos para
las superceldas que contienen los defectos, y se permitié que las posiciones internas se
relajen. Curiosamente, los parametros de red obtenidos con GGA en formalismos de PBE
concuerdan mejor con los experimentos. Sin embargo, desafortunadamente el band-gap
es subestimado y no es posible estabilizar los p™ que, como ha sido mostrado en nume-
rosas ocasiones, es el defecto positivo mas favorable en el Li,O, [31, 33]. Por lo tanto,
es imperioso recurrir a funcionales mas complejas y demandantes computacionalmente,

como HSE.

Las energias de formacion de los diferentes defectos intrinsecos y dopantes haldgenos en
el Li, O, fueron calculadas y reportadas anteriormente por Radin et al. [33, 45] En este
trabajo probaron diferentes tipos de defectos, tanto sustitucionales como intersticiales y
con distintos estados de carga. En este capitulo, primero reproducimos las energias de
formacion informadas por Radin et al. [33, 45], luego calculamos las energias de forma-
cion de los otros tipos de defectos relacionados, y analizamos el efecto de los dopantes
en las propiedades estructurales, electronicas y de transporte. Pusimos especial énfasis en

evaluar el papel de los iones halégenos como dopantes donores en el Li,O,.

Anteriormente se mostré que los sitios intersticiales son energéticamente desfavorables
[45], por lo tanto nos concentramos en los defectos sustitucionales. Ademads, los espec-
tros de difraccion de rayos X (DRX) del producto de descarga de la BLO reportados por
Matsuda et al. [41], revelan el mismo patrén que corresponde a Li,O, tanto en presencia
como en ausencia de LiCl en el electrolito. Igualmente, el andlisis de DRX de las muestras
de Li,0, dopadas con Cl sintetizadas por Gerbig et al. [34] indican que no hay forma-
cion de LiCl. Estos resultados descartan la formacion en cantidad significativa de fases
secundarias segregadas. De este modo, simulamos el bulk Li; X, 0,2, (X=F,CLBr,I) con-
siderando que los dopantes son defectos sustitucionales distribuidos homogéneamente a

lo largo del producto de descarga.

Los posibles sitios de sustitucion de halogenos son: Li-Oct, Li-Tri, O atémico y el molécu-
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la de O,. Realizamos los cdlculos para todos los halégenos en todos estos posibles sitios
cristalinos y el que resulté mas favorable energéticamente es el reemplazo de un dimero
de O, por un haldégeno. Ademas de los defectos intrinsecos mds comunes del Li,O,(el
pty V). se consideran diferentes estados cargados del sistema dopado con el halégeno
junto con varios tipos de complejos, halégeno-Vy,; y halégeno-polarén, como se mostrara

mas adelante.

La energfa de formacion de un defecto X con carga g, E ¢(X7), se calcula de acuerdo a:

Ef(X7) = Eo(X?) — Eo(bulk) — Y nilt; + q€r + Eypr, (3.1)

donde Ey(X?) y Eo(bulk) son las energias totales de la supercelda con y sin el defecto,
respectivamente, n; es el nimero de 4tomos de la especie i que han sido agregados (n; >
0) o removidos (n; < 0) de la supercelda sin defecto, y; es el potencial quimico de esa
especie, € es el nivel de Fermi relativo al maximo de la banda de valencia (MBV) y
EMplzqzz%, es la correccion monopolar de tamafo finito de Makov-Payne [80]. oy es
la constante de Madelung, estimada en este caso para una estructura cubica simple de
lado L= 10,25 A, y &= 10 es la permitividad promedio de Li,0,, calculada usando la
teoria de perturbacion del funcional de la densidad (con el funcional GGA). El nivel de
Fermi se determina al elegir el punto a lo largo del band-gap del Li,O, que satisface
la condicién de neutralidad de carga, ¥, gc®(X?) = 0, donde c°(X9) es la concentracién
de equilibrio correspondiente al defecto X9. Esta concentracion esta relacionada con la

energia de formacion de la ecuacion 3.1 por:

Ep(X9)

A(X9) =Dye T, (3.2)

siendo Dy la densidad de sitios disponibles para el defectos. Segun lo discutido por Radin

et al. [45] y las referencias alli incluidas, la condicién de neutralidad de carga es adecuada
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para sistemas grandes en comparacion con la longitud de apantallamiento del Li,O, (~ 10
nm), como es €l caso de los dos trabajos experimentales informados sobre Li,O, dopado
con CI [34, 42]. En la Apéndice A se informan los detalles del cdlculo del potencial

quimico de las diferentes especies involucradas.

3.2.2. Resultados y discusion
3.2.2.1. Formacion de defectos con Cl

En la Figura 3.2 a)-d), se muestran las DOS correspondientes a algunos de los defectos
energéticamente mas favorables asociados con CI. La notacién utilizada para los defectos
es la siguiente: el superindice indica la carga efectiva g del defecto y el subindice indica
el sitio cristalino que se estd reemplazando. Por ejemplo el defecto ClJOF2 corresponde a
un Cl que reemplaza un dimero de O, y se remueve un electron del sistema. En la Figura
3.2 a), se observa que para el caso de Clg2 la banda p del CI (en azul) estd llena y no hay
polarones, todos los dimeros (en negro) dan como resultado un estado de valencia -2, cuya
DOS es muy similar al caso estequiométrico (Figura 3.1 b). Es importante tener en cuenta
que segun los célculos de carga de Bader, si bien el defecto tiene una carga efectiva +1
(respecto de la situacion estequiométrico sin dopaje), el i6n Cl tiene un estado de valencia
-1 (esperable para un halégeno), lo mismo vale para el F, Bry Ir (Apéndice A Tabla A.2).
En la Figura 3.2b, para el complejo Clgz—VL_i(Tri) , que implica que se reemplaza un dimero
O, por un Cl, se quita un electrén del sistema y ademds se remueve un ion de Li*, la DOS
es similar al caso anterior (Figura 3.2a) porque ni el Cl ni la V;; modifican la valencia
-2 de los dimeros restantes. Esto ocurre porque no hay carga neta agregada o removida
respecto del sistema neutro. A diferencia de estos dos ultimos casos, el complejo Clgz-
Vgi(m) y el defecto Cl(())2 muestran formacion de polarones (en rojo). En el primer caso,
Figura 3.2 ¢), se muestra que se forma un p™ (rojo s6lido), mientras que en el caso de

defecto de Cl neutro (Figura 3.2d) se forma un polarén de electrén, p—, en el dimero

vecino (rojo rayado).
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Figura 3.2: DOS proyectada en los orbitales—p del oxigeno en el Li,O, dopado con CI

para los casos: a) Clgz, b) ClJr VZ: Tri) ,C) Cl Ll Tri) ¥ d) Cl . En negro solido (raya-

do) los estados pyy(p;) para los dlmeros O2 . En rojo los estados pdelosp™ yp~ enlos
dimero O, y O, 3, respectivamente, en azul los estados p del CI. En la parte superior de
cada gréfico, se presenta el entorno estructural correspondiente, donde las esferas verde,
roja y azul representan Li, O y CI, respectivamente.

Es interesante observar que en el Li,O, sin dopar, la ganancia de energia por localizar
un hueco (formar un p*) frente a estar deslocalizado, es de alrededor de 906 meV. En
presencia del dopante, la configuracion deslocalizada no es ni siquiera estable. Esto se
debe a que en el sistema dopado, los dimeros de oxigeno cercanos estdn mas alejados
entre si (en promedio), por lo que no es posible formar bandas metélicas. Los dimeros

de oxigeno siempre prefieren absorber o expeler la carga en forma de polarones, a pesar
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de que se debe pagar un costo energético debido a la distorsién estructural. Teniendo en
cuenta esto, junto con las diferentes DOS proyectadas (Figura 3.2) y el andlisis de Bader
(Tabla A.2), se puede deducir que las uniones i6nicas en el Li, O, no se modifican por la

presencia del dopante.

En general, con respecto a las propiedades electronicas del Li, O, dopado con Cl, pode-
mos concluir que los defectos de Cl promoverdn al menos la formacién de p~ o p™, pero
los estados metdlicos no se espera que sean estables. De hecho, también hemos compro-
bado que esta situacidn persiste en configuraciones con concentraciones mas altas de CI,
cercanas a las estudiadas por Matsuda et al. [41], en las que ambos p~ y p* permanecen
estables en sitios cercanos al dopante. Por lo tanto, si el dopaje con Cl puede mejorar la
conductividad electrénica como lo sugiere Matsuda et al. [41], se tendrd que analizar en
términos de la migracion de los polarones descritos anteriormente. Antes de hacer eso,
calculamos el costo energético para formar todos los defectos estudiados a través de la

Ecuacién 3.1.

La Figura 3.3 muestra las energias de formacion calculadas en funcion del nivel de Fermi
relativo al maximo de la banda de valencia (MBYV) de los diferentes defectos con Cl, asi
como las energias de formacion de los defectos intrinsecos mas dominantes del Li,0,, es

decir, Vj;, p"y V). =V p*.

Las energias de formacion calculadas y las correspondientes concentraciones de equilibrio
obtenidas para el nivel de Fermi que satisfacen la condicion de neutralidad se muestran

en la Tabla 3.1.

Es de resaltar que ninguno de los defectos calculados asociados con Cl modifican el nivel
de Fermi del Li, O, pristino, si se impone la condicion de neutralidad de carga. El efecto
de considerar los defectos de Cl es insignificante, ya que la concentracion depende ex-
ponencialmente de la energia de formacion. Los defectos de Cl mas estables son primero

Clgz, seguido del ClJOFZ—VL_

i(Tri)" Ninguno de ellos implica la formacién de polarones, y

todos los dimeros permanecen en el estado de valencia -2.
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Figura 3.3: Energias de formacion calculadas de todos los defectos con ClI (azul), junto
con defectos intrinsecos del Li,O, (negro) como Vi, p*y Vgi. La linea discontinua

vertical muestra el nivel de Fermi que satisface la neutralidad de carga.

Tabla 3.1: Energias de formacion y concentraciones de equilibrio calculadas para de-
fectos intrinsecos y los defectos con Cl. Los valores se obtienen estableciendo Er en la

neutralidad del carga.

Defectos Ef(X9) [eV] Y(X9) (cm™?)
p" 0,99 2,0x 10°
- 5
VT 0,99 2,0x 10
\Y . 1,03 4,1x10*
i(Tri)
Clp, 1,14 5,0 x 107
+ —
Clgz-véi(m 1,22 2,1 x 106
Clgz-vu(m) 1,62 1,2 x 10—7
Cl5,Viioen 1,67 3,1x 10
Cly? 2,09 7,9 x 10715
CIp, 2,20 9,7x 1071
0 - =37
CIo, Vo) 3,40 14x 10

El defecto de CI neutro da como resultado C1™ acoplado a un p~ formado en un dimero

0 3 vecino. Se puede observar en la Tabla 3.1 que este defecto es mds inestable que

Clgzz. Por lo tanto, se puede concluir que en presencia del dopante es mas facil crear

un p™ que un p~, algo que también ocurre en el Li,O, sin dopar [33]. La distorsién
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estructural inducida por los polarones y el propio Cl hace que estos tipos de defectos

sean desfavorables. Por otro lado, el complejo Clgz—V_

Li(Tri) S de baja energia (al menos

comparable a la de los defectos intrinsecos) ya que no implica formacién de polarones.

Otra observacion importante es que el costo energético de hacer una vacancia de Li en
presencia de C1™ no es inferior al del Li,O, pristino. E1 C1I™ no promueve la formacion
de vacancias de Li, por lo que nuestros resultados indican que el Cl no se comporta co-
mo un dopante donor como lo sugieren Gerbig et al. [34]. La concentracion de equilibrio
esperada de Cl™ es dos 6rdenes de magnitud mas pequefia que la de los defectos intrinse-
cos, por lo que no se puede anticipar ningin efecto dramatico en el Li, O, dopado con Cl
en equilibrio, un resultado que esté en linea con las mediciones de conductividad i6nica
de Gerbig et al. [34]. Si consideramos que el sistema estéd bajo el efecto de un potencial
electrostitico como es el caso en las mediciones de Matsuda et al. [41], las energias de
formacion de los defectos de Cl aumentan atn mas, con la concomitante disminucion en
la concentracidén de equilibrio. Las concentraciones predichas de defectos de Cl son mu-
cho més pequefias que las reportadas por Matsuda et al. [41], donde la formacion Li, O,

en las condiciones de operacion de la bateria podria estar fuera de equilibrio.

3.2.2.2. Formacion de defectos con F, Bry I

La Figura 3.4 muestra las energias de formacion calculadas del defecto mas estable de
cada halégeno, asi como la de los defectos intrinsecos cargados dominantes, V. y p™.
Los valores obtenidos en la energia de Fermi que satisface la neutralidad de carga en
cada caso, se enumeran en la Tabla 3.2, junto con la energia de deformacién estructural

calculada como [45]:

Es = E; ¢ [dist] — E; ¢ [prist], (3.3)

donde E, [dist] es la energia total de la supercelda Li,O, sin dopante, pero forzando a
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la estructura cristalina a la situacion distorsionada del sistema dopado y E,[prist] es la

energia total del Li,O, pristino.

Energia de formacion (eV)

x \ \ \
0 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5

Nivel de Fermi relativo al MBV (eV)

Figura 3.4: Energia de formacién de todos los dopantes halégenos (F, Cl, Br, I) calculadas
para el sitio correspondiente al defecto energéticamente mds favorable, junto con defectos
intrinsecos del Li,0O, (negros) V;; y p*. La linea discontinua negra vertical muestra el Er
para todos los casos, excepto para el sistema dopado con F, para el cual se representa con
una linea punteada (roja), ligeramente desplazada hacia energias més grandes.

Tabla 3.2: Energias de formacion, concentraciones de equilibrio y energia de deforma-
cion estructural calculadas para defectos intrinsecos y con haldgenos en el Li,0O,. Los
valores se obtuvieron estableciendo Er para cada caso. Entre paréntesis, se proporcionan
los valores obtenidos para el nivel de Fermi del caso dopado con F.

Defectos Ep(X7)[eV]  O(X9)(cm™3)  Ej[eV]

ph 0,99 (1,03) 2,0x10°4,1x10% 1,57
Vi 099095 20x 105(1,0x 109 1,23
Fy, 0,96 6,7 x 10° 0,86
Cl), 1,14 5,0 x 10 2,00
Bry, 1,66 4,7x1077 2,56
15, 2,80 73x 1077 3,57

La misma conclusién obtenida para el Cl con respecto al tipo de defecto energéticamente
mas favorable sigue siendo valida para el resto de los haldgenos. Como se mencion6 ante-

riormente, el cdlculo de cargas de Bader establece que los haldgenos tienen un estado de
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valencia -1 (Tabla A.2). De la Figura 3.4 y la Tabla 3.2 se puede observar que la energia
de formacion de los dopantes halégenos aumenta con el tamafio de los iones. En ausen-
cia de cualquier otra distorsién polardnica en este tipo de defectos, este comportamiento
mondtono puede explicarse por el aumento de la tension estructural (E;) causada por los
dopantes mds grandes. La principal conclusion que se puede extraer de estos resultados
es que el Cl no muestra ningliin comportamiento particular entre los halégenos. Se puede
observar que, debido al pequefio tamafio del F, la energia de formacion de este defecto es
ligeramente inferior a la del p* intrinseco. Este efecto produjo un pequefio cambio en el

nivel de Fermi, en consecuencia, un aumento de la concentracion de equilibrio de V.

Por lo tanto, podemos concluir que los dopantes F y CI tienen energias de formacion
comparables a la de los defectos intrinsecos del Li,O,, por lo que pueden esperarse con-
centraciones no despreciables de estos defectos. Sin embargo, a partir de las propiedades
electronicas estudiadas en el Li,O, bulk no encontramos ninguna razén por la que el CI
deba comportarse de manera diferente a los otros halégenos, como lo sugiere Matsuda et

al. [41].

3.2.3. Efecto del dopaje con Cl en la conductividad del Li, O,

En las secciones anteriores, hemos estudiado las propiedades electronicas del Li, O, do-
pado con Cl y llegamos a la conclusion de que estos defectos no inducen un cambio en
el mecanismo de conduccion electronica con respecto al Li, O, pristino, en consecuen-
cia, cualquier cambio en la conductividad electronica debe analizarse en términos de la
migracion de los p* y V. Para ello, calcularemos las barreras de migracioén de estos de-
fectos, en presencia y ausencia de los dopantes Cl y F, dado que también analizaremos,

por comparacion, el efecto del dopaje con F.

Bajo estas condiciones, se espera un mecanismo de difusién de p* y V; para la conduc-
tividad electronica e i6nica, respectivamente. El coeficiente de difusion se estima segun

[81].
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E

D = Ndve W (3.4)

donde N es el numero de sitios de salto, a es la distancia entre sitios de salto, v es la
frecuencia de vibracion atomica tipica, y E, es la barrera de activacion. La barrera de
migracion se ha estimado de manera diferente, dependiendo si los defectos son vacancias

de Li o polarones.

En el caso de las vacancias de Li se utilizd el método climbed-image nudged-elastic-
band (CI-NEB) para construir las diferentes rutas de difusién evaluadas. Debido a la
alta demanda computacional del método CI-NEB, la difusion de la V; ha sido calculada
utilizando el funcional GGA. Sin embargo, considerando varios estados intermedios in-
dependientes, hemos verificado que ambos, GGA y HSE, dan resultados similares, lo que
confirma que las barreras de activacion de la Vy; no son sensibles al funcional utilizado

[33].

En la Figura 3.5 mostramos las barreras de activacion calculadas en la direcciones ¢ y
ab para V;. En negro, representamos los resultados del Li,O, sin dopar, para evaluar
el papel del dopaje de Cl y estudiamos cémo la E, de la V; es afectada localmente al
pasar cerca del Cl (en azul). También mostramos los valores de E, para el caso de dopaje
con F (en rojo). La Figura 3.5 a), muestra las barrera de activacién E, en la direccion
¢ (interplanar), siendo 0 y 1 los sitios de Li trigonal y octaédrico, respectivamente. Este
caso, el Li del sitio 0 difunde al sitio de la vacancia 1. En la difusién interplanar, E, ~
0,45 eV en el caso sin dopaje, pero este valor aumenta localmente hasta ~ 0,57 eV cuando

la vacancia pasa cerca del CI. Se obtiene un incremento similar de la E, con dopaje de F.

En el caso de migraciones en el plano ab, las E, calculadas se muestran en la Figura 3.5 b).
La barrera de activacion en el Li, O, sin dopar es de 1,04 eV, sustancialmente mayor que
en la direccion ¢ y aumenta considerablemente (hasta ~ 1,5 eV) cuando la vacancia pasa

cerca del Cl, mientras que disminuye a 0,82 eV cuando el dopante es F. La disminucién
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Figura 3.5: Barrera de activacion calculada (E,) para Vy; en presencia de dopante Cl
(azul), F (rojo) y el Li,O, pristino (negro). a) E, en la direccion c. En la abscisa, 0 y 1
corresponden a un sitio trigonal y octaédral, respectivamente. b) E, en el plano bc, en
este caso, 0 y 1 representan dos sitios trigonales vecinos. Las rutas CI-NEB calculadas se
esquematizan por medio de una flecha entre los puntos O y 1, en la parte inferior de cada
grifico. Los d4tomos rojos y verdes representan O y Li, respectivamente, mientras que el
violeta representa el halégeno.

de E, en el dltimo caso se debe al menor tamaiio del F.

En resumen, respecto a la conduccion iénica obtuvimos valores muy diferentes para la
difusion en la direccion ¢ y ab en el Li,O, sin dopar, en buena concordancia con calcu-
los previos [33]. Adicionalmente, podemos concluir que el dopaje con Cl no favorece la

difusion de las Vy;.

El célculo de las barreras de activacion de los polarones no pueden ser realizados con
GGA (como con las vacancias de litio). Por lo tanto, para estimar la barrera de activacion
del p*, no utilizamos el método CI-NEB sino que consideramos el paso intermedio de
la trayectoria de difusion, esquematizada en la Figura 3.6, y todos los calculos fueron
realizados utilizando HSE con «=0,48. Para el Li,0, sin dopar obtuvimos E,= 0,68 eV
y 0,44 eV para la difusion en la direccion interplanar y intraplanar, respectivamente, en
acuerdo con los célculos previos [33, 82]. A diferencia de la conduccién i6nica, en este
caso se favorece la migracion en la direccidon ab. La barrera de activacion en el plano
ab aumenta a 0,57 eV cuando el p™ pasa cerca del Cl, mientras que la migracion en la
direccion en ¢ no se ve alterada por la presencia del dopante. Por otro lado, debido al

tamafio mas pequeino del F, la E; en la direccion ¢ y ab disminuyen a 0,41 eV y 0,64 eV,
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Figura 3.6: Esquema de la E, estimada (en eV) para el paso intermedio, respecto de los
casos extremos 0 y 1, de la migracién del p™. a) en la direccion c y b) en el plano ab.
En amarillo se esquematiza la densidad de carga de cada paso en los dimeros involucra-
dos. En el paso intermedio, la carga se distribuye entre dos dimeros vecinos. Los dtomos
rojos y verdes representan O y Li, respectivamente, mientras que el violeta representa el
halégeno.

Por lo tanto, nuestras conclusiones para la conduccién electrénica del Li, O, en presencia
de Cl es similar al caso de la i6nica. El Cl como dopante no modifica el mecanismo de
conduccion electronica o concentracion de pJr enel Li,0,. Ademds, los resultados indican
que el Cl no favorecerd la movilidad del polarén. De hecho, se muestra que el dopaje con

F podria mejorar ligeramente la conductividad electrénica.

Por lo tanto, nuestros resultados no apoyan la conclusion de Matsuda et al. [41] que
afirma que la mejora en la conductividad del Li,O, dopado con CI es responsable de la

alta capacidad observada de la BLO.

3.2.4. Termodinamica de la descomposicion del Li,O,

Con el objetivo de calcular la region de estabilidad del Li,O,, calculamos la energia libre
de Gibbs de la reaccion de descomposicion (2L1,0, (;) — 2L1,0 (»)+0,), recurriendo a

datos disponibles en la literatura, de acuerdo a
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AG® = 2AG4(Li,0) + AG%(0,) — 2AG%(Li,0,). (3.5)

El valor calculado es AG® = 22,7 kJ/mol(O,). Por lo tanto, la presién parcial de oxigeno

en la cual la reaccion de descomposicion se vuelve espontdnea a 25 °C es:

po, = p’exp(AG° /RT) ~ 10 *bar (3.6)

Por lo que la descomposicién de Li,O, para formar Li,O es termodindmicamente es-
pontdnea a una moderada presion parcial de oxigeno. En cualquier caso, el aspecto cinéti-
co de este proceso debe ser considerado mas a fondo. Asi, Yao et al. [83] reportan que la
muestra bulk de Li, O, se descompone por debajo de 250-300 °C indicando que la cinética

juega un rol importante.

Ya que el deposito de Li,O, pristino preparado por Matsuda et al. [41] implica que la
muestra fue secada en vacio, y su andlisis de CAFM fue realizado en una caja de guantes
con atmoésfera de Ar, es probable (seguin nuestros calculos termodindmicos) que el Li, O,
se descomponga parcialmente. Teniendo en cuenta que las muestras usadas durante sus
experimentos de AFM son mucho mas delgadas que en la BLO (menos de 20-30 nm
segun ellos mismos reportan), y ademds, que para estas peliculas delgadas de Li,O, el
mecanismo de conduccidn es principalmente por efecto ttinel y no por difusion, sugerimos
que se realicen mas estudios experimentales antes de aceptar que el dopaje con Cl afecta

tan dramdticamente la conductividad electrénica del producto de la descarga de la BLO.

3.3. Estructura electronica de las superficies del Li,O,

Las superficies del Li, 0O, pueden jugar un rol importante en muchos procesos de la bateria

de Li-O,, incluyendo la deposicion y disolucion del producto de descarga, la descompo-
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sicién del electrolito y el transporte de carga. Se han realizado algunos estudios compu-
tacionales para identificar las superficies de menor energia del Li,0, [38, 39, 84, 85], y
estudiar la cinética de la deposicion y disolucion de esas superficies [54, 58, 85]. Asimis-
mo, se han realizado simulaciones para explorar la estructura electronica de las superficies
[38, 39]. Algunos estudios computacionales también han examinado las interacciones en-
tre las superficies de Li, O, y solventes comiinmente usados en la bateria de Li-O, [86-88]
y los materiales de soporte del catodo [14, 37, 89, 90]. Un estudio también explord las

fronteras de grano del Li, 0O, [40].

En particular, Radin et al. [38] utilizando calculos DFT con el funcional GGA, caracteri-
zaron sistematicamente la estabilidad y la estructura electronica de 23 superficies distintas
del Li,O,, encontrando que las orientaciones (0001) y (1 100) ricas en oxigeno son las mas
estables. Sorprendentemente, revelaron que estas superficies presentan estados metalicos.
Sin embargo, como se menciono anteriormente, se ha mostrado que para Li,0, en bulk
es necesario considerar correcciones, como HSE [31-33], a las funcionales de intercam-
bio y correlacion estdndar (tipo GGA). Con estas correcciones no solo se mejora el valor
del band-gap en el espectro de energias electronicas, también permiten la formacién del
polarén de hueco p™ [31, 32, 82], sin las cuales este defecto no resulta estable. Poste-
riormente, el mismo Radin ef al. [39] hace una revision de la estructura electronica de la
superficie mas estable del Li,O, obtenida con el funcional GGA. Para ello recurre al uso
de un funcional hibrido HSE y métodos de cuasi-particulas GW, encontrando que los am-
bos métodos concuerdan con el resultado obtenido con GGA, en el que la superficie mas
estable (0001) en la terminacion rica en oxigeno, presenta estados conductores. No obs-
tante, en la actualidad no existen evidencias experimentales que confirmen la presencia

de posibles estados conductores en la superficie del Li,O,.

Para comprender en profundidad el funcionamiento de la bateria de Li-O,, es necesario
entender cudles son los mecanismos de transporte de carga a través de ella y, en parti-
cular, a través del Li,0O,. Por lo tanto, si la superficie del material o los bordes de grano

son o0 no metalicos, no es un hecho menor y resulta crucial ahondar en este problema. Si
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la superficie del dep6sito de Li, O, fuera conductora, la conductividad no seria un factor
limitante en el desempefio de la bateria de Li-O,, ya que el catodo no se pasivaria durante
la descarga y la eficiencia de la BLO seria mayor. El hecho de que la funcional GGA tien-
de a deslocalizar la carga electronica pone en duda el resultado antes mencionado de que
la superficie més estable del Li, O, es metdlica. Por otro lado, energéticamente la superfi-
cie que predice GGA como mads estable podria ser incorrecta. También resulta necesario

revisar los resultados obtenidos posteriormente por Radin ez al. [39] con funcionales HSE.

Basados en calculos de la conductividad superficial y condiciones estindares de descar-
ga de una bateria de Li-O, (densidad de corriente 100 mA/g.qp0, y capacidad 3000
mAh/g.qp0n) Radin et al. [38] estimaron un sobrepotencial de descarga del orden de
101V, el cual es insignificante en comparacién con los sobrepotenciales observados

experimentalmente en las bateria de Li-O,.

En este seccion, realizamos un andlisis de la estabilidad y estructura electronica de las
superficies (0001), (1100) y (1120), previamente reportadas como més estables [38], con-
siderando las superficies estequiométricas (Estq) y ricas en oxigeno (O-rica). Las superfi-
cies ricas en Li no fueron tenidas en cuenta, ya que estas mostraron tener mayores energias
en todas las orientaciones [38]. En nuestro estudio utilizamos tanto funcionales GGA co-
mo HSE. Por otro lado, dado el altisimo costo computacional de HSE y la mayor demanda
de las superceldas para simular las superficies, evaluamos el uso de la correccion de tipo
Hubbard al orbital p del oxigeno, como una alternativa para corregir la subestimacion
de la correlacion electrénica caracteristica de la funcional GGA y que evita el alto costo
computacional del funcional HSE. Los resultados obtenidos con DFT+U se presentan en

el apéndice B.

3.3.1. Detalles del calculo

Los célculos DFT en esta seccion fueron realizados utilizando el mismo funcional (HSE

a =0,48) y criterios de convergencia en fuerza, descritos en la seccion de dopantes.
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Las superficies fueron simuladas utilizando una geometria de slab de Li,0O, con 10 A de
espacio vacfo en las direcciones (0001), (1100) y (1120). Para lograr las terminaciones
O-rica y Estq, fue necesario duplicar la celda en algunos casos en una direccion del plano
de la superficie. Esto ultimo es crucial para entender los resultados de Radin et al. [39]

antes mencionados.

Las energias de formacién de la superficies (0001), (1100) y (1120) con diferentes termi-

naciones, a T=300 K y P=1 atm, fueron calculadas de acuerdo con

1 1
Y(T,P) = ﬂ[GS"”’(T, P,Nyi,No) — ENL,-gfLi‘ZH(‘)Z(T,P) + (Nii —No)po(T,P)],  (3.7)

donde G* es la energfa libre de la supercelda tipo slab, A es el 4rea, Nz; y Ng es el
ndmero de dtomos de Li y de O presentes en la supercelda, gf‘i‘z”éz es la energia libre por

formula unidad y ug es el potencial quimico del oxigeno.

3.3.2. Resultados y discusion

La Figura 3.7 muestra un esquema de una supercelda 2x2x1 de Li,O, con los cortes de

los planos cristalograficos (0001), (1100) y (1120) estudiados.

Por otro lado, en las superficies O-ricas evaluamos duplicar la supercelda en una direccién

del plano de la superficie para conseguir estabilizar el p*.

La Figura 3.8, muestra la estructura cristalina de las superficies (0001), (1100) y (1120)

en las formas estequiométricas y ricas en oxigeno.
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Figura 3.7: Estructura cristalina. Ilustraciéon usando una expansién 2x2x1 de la celda
unidad, que muestra los planos cristalinos (0001) negro, (1100) rojo y (1120) azul.

O-rica Esteq

golddd

TN Y W’.ﬂ” QKX

(1100)50 Oa g wo&

O-rica-1 O-rica-2

~ R

Figura 3.8: Estructura cristalina, de las superficies O-rica y Esteq (0001), (1100) y (1120)
estudiadas.

La Tabla 3.3, presenta las energias de las superficies (0001), (1100) y (1120), con dife-

rentes terminaciones, previamente reportadas por Radin et al. [38] calculadas con GGA y
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HSE (a = 0,48).

Tabla 3.3: Energia de las superficies del Li,O, a T=300 Ky P=1 atm calculadas usando
GGA y HSE (o = 0,48).

Orientacién Terminacién yooA Y15E o = 0,48 Ref.[38] y“CA
(meV/A?) (meV/A?) (meV/A?)

(0001) O-rica 14,7 48,5 6
Esteq 46,9 442 -

(1100) O-rica 30,1 43,7 25

Esteq 32,8 37,5 34

(1120) O-rica-1 39,6 49,2 36

O-rica-2 33,2 49,9 26

La Tabla 3.3, muestra que GGA y HSE dan descripciones termodindmicas cualitativa-
mente diferentes de las superficies de menor energia del Li,0O,, resultando mas estable la

superficie (0001) O-rica con GGA y la (1100) Esteq con HSE (o = 0,48).

Estas diferencias pueden ser atribuidas al error de auto-interaccion en GGA. Las funcio-
nales GGA no logran describir correctamente la formacién de polarones p*, dejando asi

estados metalicos en las superficies de Li,O, O-ricas.

La Figura 3.9 muestra las DOS’s calculadas con GGA (lado izquierda) y HSE a = 0,48
(lado derecho) de los estados p totales de los oxigenos de toda la slab (negro) y de un

oxigeno de la superficie (rojo), de las mismas superficies presentadas en la Figura 3.8 y

Tabla 3.3.

Es importante resaltar que todas las superficies O-ricas calculadas con GGA presenta-
ron estados metalicos con polarizacion de espin, correspondientes a los estados p de los
oxigenos superficiales. Esto es consecuencia de la tendencia del funcional GGA a deslo-
calizar la carga, siendo en este caso huecos, dado que el nimero de O es mayor que el
nimero de Li, en las slabs ricas en O. Por otro lado, las superficies Esteq son aislantes
con un band-gap similar al obtenido en el bulk, debido a que no hay desbalance de carga

disponible para ser deslocalizadas.

En las DOS calculadas con HSE (o = 0,48), todas las superficies Esteq son aislantes, al

igual que las calculadas con GGA. Lo interesante ocurre con las superficies O-ricas, que
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HSE a= 0,48
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Figura 3.9: DOS proyectadas en los estados p totales de los oxigenos (negro) multipli-
cados por 0,5 y estados p totales de un oxigeno de la superficie (rojo), de las superficies

(0001), (1100) y (1120) O-ricas y Esteq.

también resultan aislantes debido a que en este caso los huecos prefieren ser localizados

en forma de polarones, y se evidencian en los estados localizados en los oxigenos superfi-

ciales, que energéticamente aparecen en el band-gap de las DOS respectivas (superficies

O-ricas, lado derecho3.9). Estos resultados contradicen los resultados previos de Radin et

al. [38, 39], en donde muestran que la superficie (0001) O-rica es metdlica incluso con el

funcional HSE. Nosotros observamos que este comportamiento es una consecuencia de
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una reconstruccion superficial, que en el caso de Radin fue bloqueada por utilizar una slab
con una celda unidad en el plano de 1x1. Al romper la simetria utilizando una slab 2x1
celdas unidad, la superficie tiene mds espacio para generar la reconstruccion y estabilizar
el p* superficial, que resulta ser una configuracion 30,3 meV mds estable que cuando esa

carga esta deslocalizada.

Por lo tanto, nuestros resultados indican que ninguna de las superficies del Li,O, es

metéalica.

3.4. Conclusiones

Recurriendo a cdlculos de primeros principios, estudiamos en detalle el efecto de varios

dopantes halégenos en las propiedades electronicas y de transporte del Li, O, bulk.

Los defectos de F y Cl més favorables tienen energias de formacion relativamente bajas,
en comparacion con los defectos intrinsecos, lo cual indica que pueden esperarse concen-
traciones no despreciables de estos dopantes, como fue informado experimentalmente en
el caso del Li,O, dopado con CI [34, 41]. Por otro lado, los dopantes Br y I, inducen
grandes distorsiones estructurales, lo que los hace muy desfavorables energéticamente.
Ademis, nuestros resultados no indican ningun comportamiento especial del CI entre los
halégenos. Las energias de formacion exhiben una dependencia razonable con el tamafio

i6nico del dopante.

El defecto mas estable, asociado con Cl como dopante, es el Cl que reemplaza un dimero
de oxigeno O, 2 menos una carga negativa. La misma conclusién se mantiene para el resto
de los hal6genos estudiados F, Br y I. En general, para estos defectos no hay formacion
extra de polarones de electrén o hueco, es decir, todos los dimeros de oxigeno permanecen

en un estado de carga -2.

Nuestros resultados para el Li,O, dopado con Cl no son compatibles con ninguno de los
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mecanismos para mejorar la conductividad. Es decir, no se promueven estados metéli-
cos, no se modifica apreciablemente el nivel de Fermi y por lo tanto no hay cambios en
el balance de carga del sistema y no se crean portadores de carga extra ademads de los
intrinsecos del Li,0,. En todos los casos (dopados y no dopados) donde hay una carga
adicional, el sistema prefiere pagar el costo de la distorsion estructural en lugar de per-
mitir que la carga adicional se deslocalice. Ademads, este efecto es mds una propiedad
caracteristica del Li,0, que de la naturaleza del dopante en particular, ya que la union
ionica del cristal y la capacidad del dimero O, de cambiar su valencia no se ven alteradas

en presencia del dopante.

Encontramos que el dopaje con CI no promueve la formacion de vacancias de Li y polaro-
nes adicionales, y tampoco induce un cambio en el mecanismo de conduccidn, incluso en
las altas concentraciones alcanzadas experimentalmente [41]. Las barreras de activacién
calculadas de p™ y V;; aumentan en el sistema dopado con Cl, lo que indica que no se
puede esperar una mejora de la conductividad por difusion de defectos a través del Li, O,

bulk.

Se debe enfatizar que estas conclusiones no pueden ser consideradas directamente como
vdlidas en el caso de peliculas delgadas o pequefias nanoparticulas, donde otros meca-
nismos como el efecto tinel podrian jugar un papel relevante. Se sugieren estudios adi-
cionales sobre la relacion entre la morfologia y la conductividad del Li,O, dopado, una
pregunta aun abierta, incluso para el caso no dopado, que podria explicar el aumento de
la capacidad de la BLO (reportado por Matsuda et al. [41]) cuando se agrega Cl como

dopante.

Respecto a los resultados del estudio de la estructura electronica de las superficies del
Li,0,, se ve que las funcionales GGA y HSE dan descripciones de estabilidad energéti-
ca cualitativamente diferentes. Estas diferencias pueden ser atribuidas al error de auto-
interaccion en GGA. Como consecuencia, la funcional GGA no logra describir correcta-
mente la formacion de polarones p*, dejando asi estados metalicos espiireos con GGA.

Adicionalmente, segun los célculos con HSE, todas las superficies resultan aislantes con
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un band-gap similar al obtenido en bulk.

Estos resultados, por un lado, confirman que el Li,O, tanto en bulk como en superficie
es altamente aislante y, por lo tanto, este hecho resulta uno de los principales desafios y
limitaciones de la bateria de Li-O,. Por otro, se resalta la importancia de la eleccion del
método de calculo a la hora de describir la termodindmica de sistemas donde los proble-
mas de auto-interaccién son importantes. El esclarecimiento del mecanismo de transporte
de carga en el Li,0, durante el funcionamiento de la bateria tiene directa implicancia en

la naturaleza electroquimica de la reaccion en la bateria de Li-O,.
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Capitulo 4

Efecto catalitico del CeQO, sobre la

formacion de Li,0,

En el capitulo 1 se discutieron las diferentes morfologias que adoptan los depdsitos de
Li,O, enladescarga de la BLO, las cuales dependen de aspectos como el ND del solvente,
la corriente de descarga y el uso de catalizadores en el catodo. En general, cuando el Li, O,
se forma mediante el mecanismo en solucidn, los depdsitos adoptan una morfologia de
particulas con forma de toroide (con didmetros > 100 nm). Esta morfologia hace que la
bateria exhiba una alta capacidad pero tenga baja eficiencia energética, mientras que si los
depdsitos se forman mediante el mecanismo en superficie en forma de pelicula delgada

(< 10 nm) la bateria tiene una alta eficiencia energética pero con baja capacidad.

Como una manera de sortear esta dicotomia, recientemente se mostré experimentalmente
que se pueden crecer peliculas mas gruesas sobre un electrodo de nanotubos de carbono
(NTC), evitando la formacién de particulas grandes toroidales, cuando se le incorporan
nanoparticulas (NPs) de ceria (CeO,) al catodo y, a su vez, aumentando el ND del solven-
te mediante la adicién de unas cuantas ppm de agua [91]. Se ha sugerido que el aumento
en la nucleacion del Li, O, por efecto de las NPs de CeO, evita, en una primera etapa, el

mecanismo de solucién a pesar del aumento en el ND del solvente al incorporar agua, for-

59
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mando de este modo, una pelicula delgada de Li,O,. En una segunda etapa, la produccion
de LiO, 50y a partir de dreas no pasivadas del NTC inducen el mecanismo en solucion y el
nuevo Li, 0, se deposita sobre las peliculas delgadas de Li,O, ya formadas en la primera

etapa, manteniendo la morfologia original [91].

Varios trabajos experimentales han estudiado el beneficio de usar NPs de CeO, en el cato-
do de la bateria de Li-O, [92, 93]. Jiang et al. encontraron que una espuma de grafeno
decorada con microesferas de CeO, utilizada como catodo ha demostrado mejorar la efi-
ciencia energética [92]. Ellos sugirieron que la fuerte adsorcion de LiO, en la superficie
de CeO,, en lugar de la disolucion en el electrolito, conduciria a una deposicién uniforme
del Li,O,. Como resultado de la combinacion de la ceria como nucleador y el grafeno
como soporte, el Li,O, se puede oxidar mas facilmente durante la recarga, mejorando la
eficiencia de la BLO. El crecimiento in situ de NPs de ceria para la formacion de Li, 0O,
también fue estudiado por Jiang et al. [93], concluyendo que las NP de ceria distribuidas
de manera homogénea evitan la formacion de grandes toroides de Li,0,, mejorando el

desempeno de la bateria de Li-O,.

Los beneficios del catalizadores con alto poder de nucleacion en el contexto de esta bateria
han sido discutidos por Franco y colaboradores [94] por medio de un modelo multiescala,
que muestra que el Li,O, formado en la superficie del catalizador retarda la acumulacion
de LiO, en el electrolito y, de este modo, retrasa la pasivacion de la superficie de carbono,

lo que resulta en una mejora de la capacidad de descarga.

La conocida actividad catalitica del CeO,, debida a la formacion de vacancias de oxigeno
que resultan en la reduccién parcial de los iones de cerio de Ce™* a Ce ™3 (Ce™? «+» Cet%)
[95], junto con la reversibilidad de este proceso, facilita ambas, la RRO y REO durante el
proceso de descarga y carga de la BLO. Otra ventaja de la ceria es que es mas econdmica

comparada con otros catalizadores, tales como los metales nobles.

Se ha mostrado que el desempefio catalitico de las NPs de ceria depende de su morfologia,

[96, 97] ya que la actividad redox no es la misma en las diferentes planos cristalograficos
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expuestos [98, 99].

La influencia de la morfologia de las NP de ceria depositados en el cdtodo de la bateria
de Li-O, no ha sido estudiado en profundidad hasta el momento. Experimentalmente,
se ha mostrado que NPs con forma de planos presentan una mayor capacidad que NPs
octaédricas o esféricas [100]. Salvo por el caso de las NPs octaédricas, para las cuales se
sabe que la superficie expuesta tiene preferentemente orientacioén (111) [101], en general,
no se dan detalles sobre los diferentes planos cristalograficos que estdn expuestos en las
NPs reportadas, y la alta capacidad es explicada en términos de la alta drea superficial.
Por lo tanto, para comprender en profundidad el fendmeno de la nucleacion del Li, O, se

necesitan mas estudios en esta direccion.

Hasta el momento, hay un solo articulo publicado que estudia, mediante cdlculos DFT,
la formacion de Li, O, sobre la ceria. En particular, analiza la RRO y formacion Li,O,
en las superficies estequiométrica y reducidas del CeO,(111) [102], concluyendo que el
camino de reaccién mds probable implica la adsorcién de un dtomo de Li como primer
paso. Dado que este resultado no ha sido validado experimentalmente y, que ademds, la
superficie (111) reducida fue simulada con una vacancia de oxigeno en la superficie, que
no es su sitio mds estable, proponemos revisar estas conclusiones. En esta orientacion,
la vacancia de oxigeno prefiere estar en la sub-superficie, configuracion en la cual, el
sistema no es reactivo a la molécula de oxigeno. De hecho, Sauer y colaboradores [98].
han demostrado, sobre la base de mediciones de espectroscopia de absorcion y reflexién
infrarroja dependiente de la polarizacion (IRRAS), que en la superficie monocristalina de
CeO,(111), las vacancias de oxigeno se encuentran realmente dentro de la sub-superficie,

un resultado que es compatible con sus cdlculos de DFT [98].

En este trabajo de tesis, vamos a estudiar mediante cdlculos DFT los pasos iniciales en la
formacion de Li, O, sobre las tres superficies de bajo indice del CeO,, para evaluar la ca-
pacidad catalitica de cada faceta. Analizamos la adsorcion de las especies intermediarias
O, y LiO, y también la adsorci6én de una y dos moléculas de Li,0,. En relacion a la espe-

cie intermediaria LiO,, en un trabajo publicado previamente, se propuso a la adsorcion de
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esta especie como descriptor para probar diferentes catalizadores. Se encontré una corre-
lacion de tipo volcén entre el voltaje de carga/descarga de la BLO y la adsorcion del LiO,
en diferentes materiales [48], mostrando que los metales en los que la energias de adsor-
cion del LiO, es cercana a -2,6 eV presenta un mejor rendimiento, mas precisamente, un

menor sobrepotencial de carga y descarga (Figura 4.1).
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Figura 4.1: Relacién de tipo volcan entre el voltaje de descarga/carga y la energia de
adsorcion del LiO, en diferentes materiales usados de los electrodos modelo. Tomado de
Ref. [48].

4.1. Detalles del calculo

En el caso de la ceria, la fuerte localizacién espacial de los electrones 4f del Ce conlleva
una intensa correlacion electronica que es solo parcialmente descrita por las funcionales
locales y semilocales como LDA o GGA. Se ha demostrado para la ceria que la técni-
ca DFT+U [73] mencionada en el capitulo 2, es adecuada para describir su estructura
electronica [103]. Por lo tanto, en este capitulo, aplicamos la correccion DFT+U sobre la
base de la funcional GGA en el formalismo PBE [72] solo para los estados 4f de los iones
de Ce. Ademads, se ha mostrado en la literatura que un valor de 5 eV para el parametro

efectivo de Hubbard es apropiado para este caso [92, 104, 105]. Por otro lado, se utilizé
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un conjunto base de ondas planas con un limite de 400 eV y las estructuras se optimizaron
hasta que las fuerzas que actuan sobre los dtomos relajados estaban por debajo de 0,02
eVA~!. Las interacciones espurias inducidas por momentos dipolares perpendiculares a

la superficie fueron tenidas en cuenta con la correccion dipolar.

Las celdas unidad p(3x3), p(2x3) y ¢(2x2) de las superficies estudiadas fueron genera-
das cortando el CeO, bulk en las orientaciones (111), (110) y (100), respectivamente. El
pardmetro de red utilizado en estas superceldas fue a=5,435 A obtenido con DFT+U sin
correccion de Van der Waals, lo cual esta en razonable acuerdo con el valor experimental
de 5,411 A [106]. Las slabs modeladas constan de 9, 7y 11 capas atémicas separadas por

12 A de espacio vacio [98, 99].

El término semi-empirico C¢/R® parametrizado por Grimme (DFT+D2) [107, 108] fue
agregado a la energia total para corregir las interacciones de dispersion de largo alcance
faltantes o mal contempladas en DFT, que podrian ser relevantes para algunas especies
adsorbidas. Los parametros Van der Waals para el Ce fueron sacados de trabajos previa-

mente publicados en la literatura [109].

La energia de adsorcién de una determinada especie X fue calculada como:

E = Egaprx — (Esiap + Ex), (4.1)

donde Eg;,p, 1 x es la energia total del sistema, Eg,;, y Ex son las energias del sustrato y de
las especie sin adsorber, respectivamente. En nuestro caso, dichas especies son O,, LiO,

y Li,0,.

Para corregir el error de sobreestimacion de la energia DFT para la molécula de oxigeno,
se utilizo la metodologia descrita en el Apéndice A, obteniendo una correccion de 14 meV

usando DFT+D?2.

Las energias superficiales para las distintas orientaciones estudiadas fueron calculadas
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como:

gourf _ Egap — (Epui)
2A ’

4.2)

donde Ey;,;, es la energia total de la slab que contiene n férmulas unidad, Ep,; es la energia

total por formula unidad del bulk de CeO, y A es el area de la superficie en cuestion.

A lo largo del capitulo se usara la siguiente notacion para nombrar a las distintas configu-
raciones superficiales a estudiar: estequiométrica (ST), vacancia de oxigeno en superficie

(SOV) y vacancia de oxigeno en sub-superficie (SSOV).

Es importante aclarar que con el objetivo de comparar nuestras energias de adsorcién
calculadas del LiO, en las diferentes superficies de la ceria con las del grafico de tipo
volcén de la Ref. [48], mencionado en la introduccién de este capitulo, reprodujimos los
calculos de energia de adsorcion sobre grafeno y Pt (111), obteniendo -0,798 eV y -2,72

eV, respectivamente, en muy buen acuerdo con los valores reportados.

4.2. Resultados y discusion

4.2.1. Adsorcion de O, y LiO, en las superficies estequiométricas del

CeO,

En la Figura 4.2, se muestran las configuraciones energéticamente mds estables de O, y
LiO, en las superficies ST (111), (110) y (100). La Tabla 4.1 resume las energias de adsor-
cioén correspondientes (E,;) y los pardmetros geométricos relevantes para O, y LiO,. Los
resultados para todo el resto de configuraciones estudiadas se muestran en el Apéndice C

(Tablas y Figuras C.1-C.3).
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Figura 4.2: Las configuraciones mas estables del O, y LiO, adsorbidos sobre las superfi-
cies ST (111), (110) y (100). En cada situacion se muestra la vista superior (izq.) y lateral
(der.).

Tabla 4.1: Energias de adsorcién E“? del O, y LiO,, altura de adsorcion (h,,) y distancia
entre los oxigenos sobre las superficies ST (111), (110) y (100).

Orientacion 0o, LiO,

E““[eV] hu[Al do-olA]l | E[eV] hu[Al do-o[Al
ST(111) -0,10 2,69 1,23 -1,41 1,63 1,35
ST(110) -0,16 2,80 1,24 -2,50 1,08 1,33
ST(100) -0,08 2,49 1,23 -1,97 1,03 1,25

El estado de valencia de la molécula de oxigeno adsorbido se evalia a través de la longitud
de enlace O-O resultante, dp_ ¢, tras la reduccion. Es decir, para el estado de valencia del
peroxido O, 2, del superoxido O, y de la molécula de oxigeno neutra, las dp— o esperados

son~1,5A ~13Ay~12A respectivamente.

Como se sabe, la adsorcion de la molécula de O, en las superficies ST es siempre una
fisisorcidn, con una energia de adsorcion débil y una altura de adsorcién entre 2,49 y 2,80
A. La molécula de O, no se disocia en ninguna de las tres superficies ST y la longitud
del enlace de oxigeno es cercana a la de la molécula neutra (~ 1,2 A). La orientacién de
adsorcion es similar en las superficies ST (111) y ST (110), donde el O, permanece en
posicién acostada, mientras estd perpendicular a la superficie ST (100). Estos resultados

confirman estudios previos que muestran que las especies de O, Superoxo y peroxo no se
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forman en las superficies ST del CeO, [98].

En la Figura 4.2 y en la Tabla 4.1, se puede observar ademas que en la superficie ST (111)
la energia de adsorcion mds estable de LiO, es -1,41 eV (Tabla y Figura C.3) con una
altura de adsorcién de 1,63 A, siendo esta la adsorcién mds débil entre las tres superficies.
Por otro lado, los casos ST (110) y ST (100) tienen energias de adsorcion de -2,50 eV
y -1,97 eV, con alturas de adsorcién similares. Recurriendo al grafico tipo volcén [48],
la superficie ST (110) presenta una energia de adsorcion muy cercana a la de la parte
superior del volcan (-2,6 eV), lo que podria ser indicio de un buen rendimiento en la

formacion y descomposicion de Li,O,.

Como se muestra en la Figura 4.2, cada superficie tiene una orientacion de adsorcion
diferente de la molécula de LiO,. Para las superficies ST (111) y ST (110), el LiO, esta
ligeramente inclinado y la longitud del enlace del O, es 1,35 A, que corresponde a la
especie superoxo. Por otro lado, en la superficie ST (100), el LiO, se disocia, dejando el
Li adsorbido y la formacién de un Ce™*? en superficie, mientras el O, sealejacondp_p =

1,25 A, indicando un estado de valencia neutra.

Estos resultados muestran que la molécula de LiO, puede adsorberse en las superficies ST
CeO, (111) y (110), esta ultima presenta una energia de adsorcién que estd muy cerca del
valor 6ptimo de la gréfico tipo volcdn mencionado [48]. Sin embargo, teniendo en cuenta
que el O, no se reduce en la superficies estequiométricas del CeO,, éste deberia encontrar
lugares alternativos donde reducirse para dar lugar a la formacion de LiO,, por ejemplo a
través del mecanismo de solucién en areas no pasivadas del catodo de carbono donde se

deposita la ceria.

4.2.2. Adsorcion de O, y LiO, en las superficies reducidas del CeO,

En esta seccion estudiamos la adsorcion de estas especies intermedias (el O, y LiO,) en

las superficies reducidas del CeO,.
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Recientemente, tuvo lugar una controversia sobre la estabilidad de la configuracién SOV
en la superficie (111). Por un lado, Sauer y colaboradores [98], proporcionaron evidencia
de la formacion de las especies superoxo y peroxo en sitios de las vacancias de O en las
superficies (100) y (110) monocristalinas reducida de ceria, pero no en la superficie re-
ducida con orientacion (111), que es la més estable energéticamente. Dado que la energia
de formacidn calculada de la vacancia de oxigeno para la subsuperficie SSOV (111) es
0,28 eV mas baja que para la configuracion superficial SOV (111), sugirieron que la au-
sencia de superoxo y peroxo en esta direccion en particular es debido a la ausencia de
vacancias de O superficiales. Por otro lado, Hess y colaboradores [99], muestran a través
de la espectroscopia Raman in situ que, a diferencia de las muestras monocritalinas de
Sauer y colaboradores, las NPs truncadas que exponen la orientaciéon (111) poseen va-
cancias de oxigeno tanto superficiales como subsuperficiales, y observan formacién de
especies de peroxidos a 35 °C. Por lo tanto, ambas configuraciones de vacancias deben
considerarse en la orientacién (111) (SOV y SSOV) si se pretende describir el efecto de

las nanoparticulas del CeO, en el contexto de la BLO.

Las energias de formacion calculadas para las vacancias de oxigeno en cada superficie se
presentan en el Apéndice C (ver Tabla C.4). Es importante sefialar que, a pesar de que la
orientacion (111) es la mas estable, la energia de formacion de la vacancias de oxigeno es
menor en la orientacién (110), por lo que se espera una mayor concentracién de Ce™3 en

esta superficie.

En la Figura 4.3 mostramos las configuraciones de adsorcién optimizadas de O, y LiO,
para las situaciones mas estables en las superficies SSOV (111), SOV (111), SOV (110) y
SOV (100). La Tabla 4.2 resume las energias de adsorcion y los pardmetros geométricos
correspondientes. Nuevamente, los resultados del resto de las configuraciones estudiadas

se encuentran en el Apéndice C (Tablas y Figuras C.5-C.7).

En los casos de SOV (110) y SOV (100), el O, prefiere llenar el sitio de la vacancia de
oxigeno y la longitud del enlace aumenta de 1,23 Aald4 y 1,47 A valores cercanos a la

longitud de enlace caracteristica del peroxo. La reduccion de O, conduce a la oxidacion
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Figura 4.3: Las configuraciones mas estables de la adsorcién del O, y LiO, sobre las
superficies SSOV (111), SOV (111), SOV (110) y SOV (100). Los colores de los &tomos
son los mismos que en la Figura 4.2.

Tabla 4.2: Energias de adsorcion E“ del O, y LiO,, altura de adsorcion (h,,) y distancia
entre los oxigenos sobre las superficies SSOV (111), SOV (111), SOV (110) y SOV (100).

Orientacién 0, LiO,

E“ [eV] hu[Al do-o[A] | E“ [eV] hu[A] do-o Al
Ssov(11) | -0,25 1,83 1,26 -3,12 - 1,46
SOV(111) -2,03 - 1,44 -2,77 0,47 1,47
SOV(110) -1,30 - 1,44 -2,98 1,37 1,47
SOV(100) -2,03 - 1,47 -4,02 0,12 1,46

de dos Ce™ a Ce** (ver Figura 4.3), en acuerdo con los cdlculos reportados previamente

[99]. Las energias de adsorcion de las situaciones mds estables en las superficies (110) y

(100) son -1,30 y -2,03 eV, respectivamente, en contraste con el SSOV (111) en el que

el O, presenta una fisisorcién con altura de adsorcién de 1,83 A y longitud de enlace

de 1,26 A cercana a la del O, neutro, 1,23 A. Ademds, en este tltimo caso, los dos Ce™3

permanecen en la superficie y el O, no se reduce, lo que confirma los resultados reportados
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por Sauer y colaboradores [98].

Incluso cuando la configuracion SOV (111) no es la situacién més estable para la vacancia,
también hemos estudiado la adsorcion de O, y LiO, sobre dicha superficie porque, como
se menciond anteriormente, en NPs truncadas es plausible tener la presencia de vacancias
en superficie en esta orientacion [99]. Las estructuras de adsorcion mads estables de O,
sobre la superficie SOV (111) se muestran en la Figura 4.3 y en la Tabla 4.2. En esta
superficie, el O, también prefiere llenar el sitio SOV aumentando dg_o hasta 1,44 A (la

longitud de enlace del peroxo), mientras que dos Ce™t3 se oxidan a Ce™ (ver Figura 4.3).

En todas las configuraciones estudiadas para las superficies reducidas, las longitudes fi-
nales de enlace dp_o en la molécula de LiO, adsorbidas mas estables son 1,46 y 1,47 A,
cercanas a la longitud de enlace correspondiente al peroxo. El LiO, se reduce dejando so-
lo un Ce ™3 en la superficie (ver Figura 4.3). La molécula adsorbida LiO, siempre termina
en una situacion de peroxo. Es importante aclarar que, electroquimicamente, se espera
que los dos electrones transferidos al LiO, sean tomados de la superficie. Sin embargo,
por cuestiones del método de calculo, debemos considerar slabs neutras debido a la difi-
cultad técnica de lidiar con defectos cargados en superficie!. De modo que nos queda un
Ce™3 en la superficie después que la molécula de LiO, se adsorbe. En este sentido, hemos
comprobado que la energia de adsorcion calculada no es significativamente sensible a la

ubicacién de este Ce™ espurio.

En la superficie SSOV (111), el LiO, esta ligeramente inclinado, y uno de los oxigenos de
la superficie se mueve hacia el sitio de la vacancia en la sub-superficie, para llenarlo. En
la superficie SOV (110), el LiO, estd en una posicion plana con una altura de adsorcion
de 1,37 A al sitio SOV. Por otro lado, en el caso de SOV (100), el LiO, se disocia y el
0 2 permanece cerca del sitio de la vacancia con una altura de adsorcién de 0,12 A y el

Li se adsorbe lejos del O;.

'Una slab cargada da como resultado un potencial electrostitico que crece linealmente con la distancia
desde la slab (correspondiente a un campo electrostatico fijo). Por lo tanto, las energias totales de calculos
de slabs cargadas no se pueden usar para determinar las energias relativas.
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Con respecto a la energia de adsorcion de LiO, y recurriendo al grafico de volcédn [48],
el valor obtenido mas cercano a la parte superior del mismo es para la superficie SOV
(110) con E,4(LiO,)= -2,98 eV, seguido por el SSOV (111) con E,;(LiO,)= -3,12 eV,
y luego el caso SOV (100) con E4(LiO,)= -4,02 eV. Nuevamente, como sucede con las
superficies estequiométricas, debe observarse que el O, no se reduce en la configuracién
SSOV (111). Por lo tanto, para formar LiO, las moléculas de O, primero deben encontrar

lugares alternativos para reducirse.

Para la configuracion SOV (111), como en los casos anteriores, el LiO, se reduce a peroxo
y prefiere llenar el sitio SOV mientras que el LiO, adsorbido permanece ligeramente
inclinado sobre la superficie (ver Figura 4.3). A pesar de que la configuracion final de
adsorcién de LiO, es similar para los defectos SSOV y SOV de la orientacion (111),
existe una diferencia de 0,35 eV en la energia de adsorcion, siendo la adsorcion de LiO,
mas fuerte en SSOV que en SOV. La adsorcién de LiO, en la superficie SOV (111) es
cercana del valor 6ptimo del gréfico de volcan [48]. Sin embargo, no hay que olvidar que
la probabilidad de que se forme una vacancia en la superficie para la orientacion (111) es

menor.

Vale la pena mencionar que, ya sea en el CeO, estequiométrico o en el reducido, después
de las adsorciones moleculares el enlace O-O de los intermediarios O, y LiO, nunca
se rompe. La estabilidad de este enlace en las diferentes superficies es una condicién
necesaria para la formacion de Li,O,, y un indicativo de que las reacciones secundarias

indeseadas son poco probables sobre la ceria.

Otra observacion importante es que los sitios de adsorcién calculados de la molécula de
O, son los mismos que para el LiO, adsorbido. En todos los casos, el O, adsorbido llena
una vacancia de oxigeno y se ancla alli. Este hecho indica que la reduccién inicial de O,
determinara los sitios de nucleacion para la formacion de Li, O, dentro del mecanismo
de superficie sobre la ceria. Esta conclusion estd en desacuerdo con la reportada por Li
et al. [102] que afirman que la adsorcién de Li* es el primer paso de la ruta de reaccién.

En ese trabajo, comparan la energia de adsorcion del Li neutro con la de la molécula de
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oxigeno, siendo més fuerte la primera y por este motivo deducen que la adsorcion del litio
es el primer paso de la reaccion. Sin embargo, creemos que la energia de adsorcion del
Li neutro no tiene en cuenta el proceso electroquimico en el que el Lit se adsorbe en la

superficie.

En resumen, la energia de formacion de la vacancia de oxigeno es mds baja en la superficie
(110), por lo que se espera que esta orientacion se reduzca mas facilmente que las otras.
Esto es importante porque, sin sitios de vacancias en la superficie, la molécula de O, no
forma las especies superoxo y peroxo. Por otro lado, la energia de adsorcion de LiO, en
la orientacién (110) estd muy cerca del valor 6ptimo del grafico volcan [48]. Entonces,
aunque la energia de adsorcion de O, es mds fuerte en la superficie SOV (100), el LiO,
se disocia alli, de modo que no se espera la nucleacion de Li,O, en esta orientacion
particular. Finalmente, la condicién reducida mas estable para la orientacién (111) no
es reactiva a la reduccion de O, porque las vacancias estdn en la sub-superficie. Es por
eso que concluimos que esta orientacion no es la mas reactiva. Sin embargo, segtin lo
informado por Schilling ez al. [99], pueden existir sitios de vacancia en superficie para
nanoparticulas truncadas, y considerando las energias de adsorcion de LiO, calculadas,
la nucleacion de Li,O, no puede ser completamente ignorada en este caso. En vista de
todos los resultados anteriores, concluimos que la orientacion (110) es la mas 6ptima para

la nucleaci6n de Li, O,.

4.2.3. Adsorcion de Li,O, en la superficie SOV (110) del CeO,

Ahora, nos centraremos en la orientacién (110) y estudiaremos en detalle la adsorcién de
la molécula de Li,0, en la superficie SOV (110) en los sitios de nucleacion mas estables
determinados antes para el O, y el LiO,. En la Figura 4.4, se muestra la configuracion

final de la molécula Li, O, adsorbida, con una energia de adsorcion calculada de -3,38 eV.

Para evaluar el poder de nucleacion de la ceria, también calculamos la adsorcién de la

molécula Li,O, sobre la superficie (1100) del Li,O, y sobre grafeno. Elegimos estos
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Figura 4.4: La configuracion mds estable de la adsorcion del Li, O, en la superficies SOV
(110).
casos particulares en primer lugar porque la superficie (1100) Li,O, es la mds estable,
como mostramos en el capitulo 3, por lo que se espera que sea la orientaciéon méas expuesta
del producto de la descarga ya formado. En segundo lugar, el grafeno es usualmente usado

como catodo de referencia en trabajos tedricos y experimentales [91, 93, 110].

Se obtuvieron E,; = -2.68 y -1.00 eV, para cada caso, respectivamente. La adsorcion es
claramente mas fuerte en la superficie SOV (110) del CeO,. Estos resultados sugieren, por
un lado, que el Li,O, prefiere ser adsorbido en la ceria que en regiones no pasivadas de
grafeno, o sobre el Li,O, ya existente. Por otro lado, de este tltimo hecho se desprende
que no se espera tener Li,O, depositado en forma de grandes particulas si hay CeO,

presente en el catodo.

Hay otras evidencias que apoyan esta conjetura. Primero, hay varios sitios donde el LiO,
puede ser adsorbido en SOV (110) con energias de adsorcion similares, lo que aumentaria
la probabilidad de la reaccion (ver Tabla y Figura C.6). En segundo lugar, la energia de
adsorcion de una molécula de Li, O, en la superficie de SOV (110) es mayor que la energia

de cohesion del Li, O, en bulk (E.,, = -3.27 eV)2.

Finalmente, cuando adsorbemos una segunda molécula de Li,0O,, observamos que la con-
figuracion menos favorable es aquella en la que la segunda molécula estd encima de la
primera. En vista de todos estos hechos, llegamos a la conclusion de que Li, O, podria ser

propenso a cubrir homogéneamente la superficie de la ceria en lugar de formar grandes

cristal

, . . Li,O.
2La energfa cohesiva del Li, 0, fue calculada como E,,), = 3 2 _ E{iaso , donde Effl”(’)“l yE
2

las energias de una celda unidad y una molécula de Li,O,, respectivamente.

gas
O son
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particulas sobre ella.

También calculamos el factor de desajuste cristalino entre las superficies (sustrato/depdsi-
to)n =|1-2Q/(Q+A)| x 100 %, segin lo definido por Wang et al. [111] donde Q es el
drea de superficie (110) del CeO, y A es el drea de las superficies mds estables (1100) y
(0001) del Li,O,. Encontramos un 1) relativamente grande, 7,55 y 9,41, respectivamente,
en comparacion con otros trabajos donde se ha estudiado el desajuste entre Li,O, y TiC
[111, 112]. Por lo tanto, debido a este desajuste cristalino no es esperable una alta crista-
linidad del Li,O, formado sobre el CeO,, un indicio importante ya que como lo afirman
previos reportes [51, 55-57], la baja cristalinidad del Li,O, podria promover una mayor

conductividad.

4.3. Conclusiones

Hemos estudiado la adsorcion de O,, LiO, y Li,O, en las superficies mds estables del
CeO,, tanto en condiciones estequiométricas como reducidas, mediante cdlculos DFT. De
nuestro analisis concluimos primeramente que el proceso de adsorcion de O, determinara
los sitios de nucleacion para la formacion posterior de Li,O, en las diferentes superficies

del CeO,.

La adsorcion de la molécula de LiO, es el paso intermedio clave en la formacion de
Li,O, y es considerado como un descriptor para el rendimiento de la bateria de Li-O,.
La adsorcion de LiO, y Li,O, en las diferentes superficies del CeO, estudiadas es, en
general, bastante fuerte en comparacion con el grafeno. Este comportamiento esta en linea
con la observacion experimental de un alto poder de nucleacién de los depdsitos de ceria

en citodos basados en grafeno [91-93, 113].

Nuestros resultados indican que la superficie SOV (100) exhibe una energia de adsorcion
mas fuerte para O, pero, como el enlace Li-O, se rompe, no se espera que el Li,0, se

forme en esta cara de la ceria. Por otro lado, la configuracion maés estable de la superficie
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reducida SSOV (111) no es reactiva al O, porque la vacancia de oxigeno se encuentra
en la subsuperficie y, en consecuencia, el poder de nucleacion de esta orientacion seria
practicamente nulo. Este resultado tedrico es aplicable en la préctica si las muestras son
monocristalinas. Sin embargo, para nanoparticulas truncadas existe cierta probabilidad de
que se formen vacancias de oxigeno en superficie que den lugar a la formacion de especies
de O, yO, 2 [991, lo que implica que la reactividad de este plano en cuanto a la formacién

de Li,O, no es nula.

Considerando la energia de adsorcién Optima obtenida para la molécula de LiO, en la
superficie SOV (110), junto con una buena reactividad al O,, concluimos que este plano

expuesto presenta mejores condiciones como catalizador para la bateria de Li-O,.

Por lo tanto, para mejorar la eficiencia del catalizador, en el contexto de la BLO sugerimos
sintetizar NP que maximicen la exposicion de la superficie (110) y que se trate de evitar
la exposicion de la cara (100). Una posible ruta es el uso de NPs con forma de varillas
(nanorods), las cuales han mostrado exponer preferentemente la cara (110) [96, 97]. Estos
resultados son cruciales para enriquecer nuestra comprension de la actividad catalitica de
la ceria en el cdtodo de la bateria de Li-O, y, ademds, sugieren nuevas direcciones para

futuras lineas de investigacion destinadas a mejorar la eficiencia energética de la bateria.



Capitulo 5

Caracterizacion in situ del productos de
descarga de la bateria de Li-O, con

AFM

5.1. Estudios previos

Se han publicado hasta el momento una limitada cantidad de trabajos donde se analiza la
morfologia y conductividad del producto de descarga de una bateria de Li-O, utilizando
AFM. Algunos de estos estudios se han realizado in situ [114-119], mientras que otros

son experiencias ex situ [41, 120, 121].

Byon y colaboradores [114] realizaron el primer estudio in situ de la formacion de Li,0O,
sobre HOPG (del inglés highly oriented pyrolytic graphite) utilizando EC-AFM dentro de
una caja de guantes, utilizando LiTFSI 0,5 M en tetraglima (TEGDME) como electrolito

y Li metdlico como contra-electrodo.

La morfologia del depésito de Li,O, sobre HOPG tiene forma de nanoplacas de varios

centenares de nm de didmetro, varios micrones de largo y una altura de 5 nm (Figura

75
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5.1 a). Estas nanoplacas inician su formacion sobre los bordes de las terrazas del HOPG

(Figura 5.1 b).

Li,O, film

Figura 5.1: a) Imagenes AFM de altura (izquierda) y deflexién (derecha) de pelicula de
nanoplacas de Li,O, adquiridas a 2,0 V durante 1 h utilizando el método potenciostatico.
b) Esquema que muestra el progreso de la formacién de Li,O, durante la RRO sobre
HOPG usando como electrolito 0,5 M LiTFSI/TEGDME. Imagen tomada de Ref. [114].

El grupo de Byon [116] también analiz6 la REO por EC-AFM para determinar la forma
en que se descompone el Li,0, depositado sobre HOPG. Ellos observaron que las partes
mas delgadas de la pelicula de Li, O, se descomponen a menos de 3,7 V con la evolucion
de O, y la disolucion de las especies de superoxido, lo que resulta en la aparicion de
pequeios huecos en la pelicula, mientras que las partes mas gruesas se descomponen a

mas de 4.0 V en direccion lateral (Figura 5.2).

Liuy Ye [117] emplearon EC-AFM in situ para determinar la morfologia de los depdsitos
sobre oro cuando se utiliza LiClO, 0,1 M en dimelsulféxido (DMSO) como electrolito.
Encuentran que la forma de las nanoparticulas de Li,O, depende del contenido de agua
del electrolito y concluyen que los resultados no muestran evidencias de un mecanismo
de desproporcion de LiO, en solucion para la formacion de nanoparticulas de Li, O, sobre

la superficie.

Es importante notar que el voltagrama muestra dos picos catédicos que atribuyen a la
formacion del ion superdxido primero y el peréxido después. Cuando el potencial catddi-
co (RRO) se acerca al primer pico se comienzan a ver particulas muy pequefias sobre
la superficie, que crecen cuando se alcanza el potencial del segundo pico. En el barrido
anddico (REO) en una solucion conteniendo 1000 ppm de H,O se observan tres picos de

menor intensidad, que indica que las especies formadas en la RRO no se oxidan totalmen-
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Figura 5.2: Proceso de deposicion y descomposicion de peliculas de Li,O, en HOPG
usando como electrolito 0,5 M LiTFSI/tetraglima. (a) Perfil catédico de la corriente a un
potencial constante de 2,2 V; (b-d) las imédgenes in situ correspondientes de la deposicién
de pelicula; (e) Barrido potencial anddico posterior a 0,5 mV/s; (f-h) imédgenes de des-
composicion correspondientes hasta ~ 3,7 V. Todas las barras de escala denotan 500 nm
y la escala del cédigo de color indica la altura. Las letras en (a) y (e) indican las imdgenes
AFM correspondientes. Las flechas negras en las imagenes AFM indican la direccién de
escaneo. Imagen tomada de Ref. [116].

te durante la REO. Los dos primeros picos anddicos son atribuidos a la oxidacién parcial
del perdéxido y del superéxido (disuelto) sobre la superficie, pero no explican el proceso
que origina el tercer pico. Cuando la solucion contiene solo 33 ppm de H,O el voltagrama
catddico solo presenta un tnico pico y las particulas de Li,O, son mas pequefias cuando

menor es el contenido de H,O.

Shen et al. [118] estudiaron por EC-AFM los procesos RRO/REO sobre HOPG usando
LiTFSI 0,5 M en DMSO con el agregado de DBBQ (2,5-di-tert-butyl-1,4-benzoquinone)
como catalizador soluble. Los voltagramas muestran dos picos catdédicos, atribuidos a la
formacion de superdéxido y peréxido, y tres picos anddicos (el primero lo atribuyen a la

oxidacion del superdxido y los dos restantes a la oxidacion del peréxido).

Las imagenes AFM en ausencia de DBBQ muestran primero la formacion de nanoparticu-
las de Li, O, de aproximadamente 5 nm cuando se llega al primer pico catddico y, cuando
se alcanza el potencial del segundo pico se observa la formacién de toroides de 300 a 400

nm de didmetro (ver Figura 5.3). En el proceso de descarga se evidencia un mecanismo
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tipo bottom-up de descomposicion de los toroides formados. En presencia de DBBQ, el
depdsito de Li,O, toma una forma del tipo flor que durante la REO descompone desde

afuera hacia adentro del misma.

A2nm BN 17 nm -46.4 nm I 196.5 nm -48.9 nm IS 1911 n0m

313 nm I 128.4 nm -29.2 nm I 117.2nm -20.7 nm I 94.2 nm “t4nm BN 2.9 nm

Figura 5.3: Imdgenes AFM in situ que muestran la topografia del HOPG en el OCP (a),
en la descarga (2,46 V (b), 2,27 V (¢) y 2,05-1,80 V (d).), y en la carga (3,82 V (e), 3,82
V (1), 3,82-3,88 V (g) y 3,88 V (h)). La flecha blanca en la imagen representa la direccién
de escaneo. El perfil de altura para la linea discontinua se muestra en la esquina superior
derecha de la imagen. Imagen tomada de Ref. [118].

Calvo y colaboradores [120, 121] han realizado estudios de AFM ex situ sobre HOPG
utilizando como electrolito LiPF, 0,1 M en DMSO. En este caso el voltagrama catodico
presenta un solo pico, mientras que los picos anddicos se asignan a la oxidacién del su-
perdxido, otros productos de reduccion del O, y a la oxidacion del solvente. El depdsito
fue observado con el AFM y se detectan particulas que nunca exceden los 12 nm y que
se depositan sobre los bordes de los escalones del HOPG vy las terrazas. Adjudican los
pocos cristales que se depositan a baja polarizacion catddica a la desproporcion del LiO,,
mientras que el depdsito masivo a mayores potenciales catddicos se deberia a la reduccion

del superdxido sobre la superficie.

5.2. Desarrollo experimental de la celda de EC-AFM

Preparacion del electrolito.
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DMSO anhidro > 99,9 % (Sigma-Aldrich) y litio bis(trifluorometano sulfonil)imida (LiTF-
SI, Sigma-Aldrich, 99,95 %). E1 DMSO fue secado durante varios dias sobre tamices mo-
leculares de 3 A (Sigma-Aldrich), resultando en un contenido de agua < 50 ppm, medido
con un equipo Karl Fisher. La solucién 0,5 M de LiTFSI en DMSO fue preparada en una
caja de guantes MBRAUN (contenidos de H,O < 3 ppm y de O, < 2 ppm). El electrolito
fue envasado en frascos de 10 ml sellados con septums de goma y posteriormente, fuera
de la caja de guantes se burbujeo O, seco (> 99.5%) o Ar (> 99.99 %) en el electrolito
durante 40 min. Para evitar al maximo la hidratacién del electrolito, se utilizaron tram-
pas de humedad a base de silica gel en la entrada y salida del recipiente que contenia el

electrolito.
Celda EC-AFM

La caracterizacion electroquimica del sistema y las imdgenes de los productos de descarga
por AFM se realizaron en una celda de liquidos, utilizando un alambre de Pt como contra-
electrodo (CE) (Figura5.4 b) y ¢), un electrodo referencia (ER) de Ag/Ag*(Figura 5.4 d)),
compuesto de un alambre de Ag inmerso en una solucién 0,1 M de AgNO; en DMSO
en un tubo de vidrio sellado en uno de los extremos con un tapén de frita de vidrio,
mientras que el otro extremo fue sellado con teflén. El potencial de este electrodo fue
medido con respecto a un alambre de Li metalico en una solucién 0,5 M de LiTFSI en
DMSO dentro de la caja de guantes. El valor medido fue 3,87 V, conforme con datos
previos de Baltruschat y colaboradores [122]. Como electrodo de trabajo (ET) se utiliz6
un HOPG previamente exfoliado con un drea expuesta al electrolito de 0,5 cm? (Figura
5.4 e). E1 ET termina de encerrar el contenedor del electrolito como muestra en la Figura
2.3. El electrolito fue inyectado a la celda con una bomba de infusion a jeringa (APEMA,
modelo PU11U) a través de (in) Figura 5.4 a. En la salida del electrolito a través de
(out) Figura 5.4 a ubicamos un recipiente para el descarte del mismo, este recipiente a
su vez esta conectado a una trampa de humedad para evitar al maximo la hidratacion del
electrolito. Finalmente, los tres electrodos fueron conectados a un bipotenciostato externo

(Autolab, modelo PGSTAT302N), con el que se realizaron las voltametrias ciclicas (VC)
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y cronoamperometrias (CA). Todos los potenciales fueron referidos a Li/Li™ .

CE

Cantilever

O-ring ER
d)

ET
"B

Figura 5.4: a) AFM con celda de liquidos montada y electrodos conectados a un po-
tenciostato externo. b) y c¢) Celda de liquidos vista inferior y superior, respectivamente,
configuracion del CE, ER, O-ring, (in) entrada y (out) salida electrolito, d) y e) electrodos
de referencia y trabajo.

Toma de imagenes.

El monitoreo in situ de la interfaz electrolito/HOPG se realiz6 mediante escaneos AFM
(AFM Veeco, con un controlador NanoScope Illa (Figura 5.4 a)) en modo tapping con
puntas de nitruro de silicio recubiertas con Pt (HQ:NCS18/Pt), constante de fuerza 5
N/m, frecuencia de resonancia 75 kHz). Se eligié una frecuencia de resonancia de 21
kHz cuando el cantilever estaba sumergido en el electrolito. La toma de cada imagen
tard6 alrededor de 260 segundos y el andlisis de las imédgenes se realizé con el software

Gwyddion 2,4. Cada imagen fue tomada después de finalizada la VC o CA.

5.3. Resultados y discusion

La Figura 5.5, muestra la VC de la celda modelo de la bateria de Li-O,, con una solucion
0,5 M de LiTFSI en DMSO saturado con O, y Ar. El potencial fue barrido a una velocidad
de 50 mV/s desde el OCP (~ 3 V) hasta 2,0 V para la reduccion y desde 2,0 hasta 4,8 V

para la oxidacion. La curva de reduccién medida en O, muestra dos picos catédicos en
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2,80y 2,57 V, que son atribuidos a la reduccion electroquimica de O, a LiO, y Li,0,,
respectivamente [12, 117, 118]. La curva de oxidacion presenta tres picos anddicos a 3,64,
4,19 y 4,53 V de menor intensidad, que indican que las especies formadas en la RRO no
se oxidan totalmente durante la REO. El primer pico es atribuido a la oxidacion del LiO,
y los dos restantes a la oxidacion del Li,O, [118]. Por otro lado, en la VC en Ar no se

observaron picos redox.
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Figura 5.5: VC sobre HOPG de una solucién 0,5 M de LiFSI en DMSO saturado en O,
(negro) y Ar (rojo) a una velocidad de barrido de 50 mV/s.

LaFigura 5.6 a, b, c y d muestra las imdgenes AFM y perfiles de topografia de la superficie
del HOPG, tomadas durante la VC descrita en la Figura 5.5. En el potencial de circuito
abierto OCP (Figura 5.6 a y d), se puede observar la estructura caracteristica del HOPG
con terrazas y escalones sefialados con T y E, respectivamente (Figura 5.6 a). Después
del barrido catddico, en 2 V, un depésito formado por NPs de Li,O, de ~ 3 nm de alto
(rugosidad de perfil en Figura 5.6 d) que cubren uniformemente la superficie del HOPG
(Figura 5.6 b). Luego del barrido anddico, en 4,8 V, se observa la aparicion de pequefios

zonas descubiertas del HOPG (circulos blancos en Figura 5.6 ¢) que revelan la oxidacion
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del Li,0,, mientras que el resto del depdsito permanece estable (Figura 5.6 ¢). En cambio,
los perfiles de topografia tomados en donde indica la linea blanca en cada imagen (Figura
5.6 d), no manifestaron cambios significativos en la rugosidad del depdsito luego de la

oxidacion. Esto corrobora que el material formado en RRO no es totalmente oxidado en

la REO.
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Figura 5.6: Imagenes AFM in situ de la superficie del HOPG en los potenciales a) OCP,
b) 2 Vyc) 4,8V luego de realizar la voltametria de la Figura 5.5. d) Perfiles topogréficos
tomados en donde lo indica la linea blanca en a), b) y c).

La Figura 5.7 a muestra el grifico de densidad de corriente en funcion del tiempo de una
CA a un potencial de oxidacion de 4,19 V durante 150 s, realizada luego de la VC (Fi-
gura 5.5). El hecho que la densidad de corriente no caiga a cero en este grafico, indica
la presencia de depositos de Li,O, remanente sobre la superficie del HOPG, lo que es

luego confirmado por la imagen AFM (Figura 5.7 b), en donde se observa la presencia
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de estos depdsitos. Después del barrido anddico, se observé un aumento del tamafio de
las zonas descubiertas del HOPG existentes y la aparicion de otras nuevas, especialmente
cerca de los bordes de las terrazas (circulos blancos Figura 5.7 b), debido a la oxidacién
del deposito de Li,O,. La Figura 5.7 ¢ muestra el perfil topografico del depdsito des-
pués de la cronoamperometria. Se puede observar una rugosidad ligeramente menor que
sugiere una reduccion de la altura de las particulas. Estos resultados concuerdan con el
escenario propuesto por Byon y colaboradores [116] (Figura 5.2) donde se muestra que
las partes mas delgadas del deposito de Li, O, se descomponen primero, lo que resulta en
la aparicion de pequefios zonas descubiertas del HOPG, mientras que las partes mas grue-
sas se descomponen en direccion lateral agrandando las zonas descubiertas del HOPG

existentes.
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Figura 5.7: Oxidacion de Li,O, mediante CA a 4,19 V durante 150s en una solucién 0,5
M de LiFSI en DMSO saturado en oxigeno. a) Gréfico de densidad de corriente en funcién
del tiempo. b) Imagen AFM in situ de la superficie luego de la CA. c) Perfil topogréfico
tomado en donde indica la linea blanca en b).

La Figura 5.8 a muestra la prolongacién de la anterior CA por 300 s. La densidad de
corriente se acerca mas a cero, indicando una oxidacion total del depésito de Li,O,. La
Figura 5.8 b muestra la imagen AFM de la superficie del HOPG libre de depositos de

Li,0,, hecho que se evidencia también en el perfil de topografia (Figura 5.8 ¢).

Partiendo de la superficie limpia de HOPG (Figura 5.8), se realizé una CA a un potencial

reductor de 2,7 V durante 150 s (Figura 5.9 a). Este potencial corresponde a la reduccién
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Figura 5.8: Oxidacién de Li,O, mediante CA a 4,19 V durante 300s en una solucién 0,5
M de LiFSI en DMSO saturado en oxigeno. a) Gréfico de densidad de corriente en funcién
del tiempo. b) Imagen AFM in situ de la superficie luego de la cronoamperometria. c)
Perfil topografico tomado en donde indica la linea blanca en b).

de O, a LiO, de acuerdo a la VC en Figura 5.5, de modo que con €l se espera activar
el mecanismo en soluciéon que da lugar a particulas de mayor tamafio. Que la corriente
no vaya a cero sugiere que aun existen zonas del HOPG descubiertas, donde el O, puede
reducirse al ion O, y asi consumir carga. La imagen AFM en Figura 5.9 b muestra la
superficie del HOPG cubierta por NPs de Li,O, (~ 20 nm de alto) que dejan pequefios
agujeros (circulos blancos) en los intersticios, que son evidencia de las posibles zonas

donde puede seguir ocurriendo la RRO.

La magnificacién de la Figura 5.9 b, permite ver con detalle la morfologia de las NPs de
Li,O, (Figura 5.10). Se pueden ver NPs con forma globular alargada, que difieren sig-
nificativamente de las nanoplacas en forma de varillas formadas sobre HOPG usando un
electrolito basado en TEGDME, reportadas por Byon y colaboradores [114, 115] (Figuras
5.1 a). Esta diferencia en morfologia puede ser evidencia de dos mecanismos de forma-
cion diferentes. Por un lado, el uso de un solvente con alto niimero donor como el DMSO
(ND=30) promoveria el mecanismo en solucién, mientras que la TEGDME con un bajo

nimero donor (ND=16) favoreceria el mecanismo en superficie [12].

Nuevamente, partiendo de la superficie limpia de HOPG, se repiti6 la experiencia de la VC
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Figura 5.9: Generacién de Li,O, mediante CA a 2,7 V durante 150s en una solucién
0,5 M de LiFSI en DMSO saturado en oxigeno. a) Gréfico de densidad de corriente en
funcién del tiempo. b) Imagen AFM in situ de la superficie del HOPG luego de la RRO.
c) Perfil topogréfico tomado a lo largo de la linea blanca indicada en b).

Figura 5.10: Amplificacion de la imagen AFM in situ Figura 5.7 b. Imégenes de: a)
topografia y b) deflexion.

descrita anteriormente (Figuras 5.5 y 5.6), pero esta vez el barrido de potencial se realizo
a una velocidad de 5 mV/s. La Figura 5.11 a, muestra el voltagrama correspondiente, en
donde se pueden observar los dos picos catddicos en 2,57 y 2,43 V. Es importante men-
cionar que a una menor velocidad de barrido los picos de reduccién tienden a solaparse,
debido a que las moléculas de O, tienen mds tiempo para difundir hacia el catodo, per-
mitiendo que contintie la RRO. Las moléculas de LiO, también tienen mds tiempo para

difundir al electrolito y no ser reducidas nuevamente a Li,O, en la superficie del céto-
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do, activando el mecanismo en solucién. Por otro lado, la baja intensidad en los picos

anddicos en 3,5, 4,0 y 4,3 V manifiesta una mayor asimetria entre las RRO y REO.

La Figura 5.11 b y ¢, muestra las imdgenes AFM in situ tomadas durante la VC después
del barrido catédico en 2 V y el anddico en 4,8 V. Con el barrido catédico numerosas
NPs con didmetro ~ 100 nm y altura cercana a los 30 nm, cubren la superficie del HOPG
(Figura 5.11 b). Luego del barrido anddico se observa como las particulas que ain recu-
bren la superficie del HOPG, estdan mas dispersas y se concentran sobre el borde de una
terraza (Figura 5.11 c). Los perfiles de topografia en la Figura 5.11 d, permiten contrastar
las dimensiones de las particulas antes y después de la oxidacion realizada en la VC. Esta
vez se observa una significativa reduccion del didmetro y la altura de las particulas que
concuerda con las observaciones de Shen et al. [118], quienes mostraron que la REO en

particulas toroidales de Li,O, sigue un mecanismo tipo bottom-up [118].

La magnificacion de la Figura 5.11 b, permite ver con detalle la morfologia de las NPs
de Li,0, (Figura 5.12). En este caso las NPs presentan una forma globular mas esféricas
con pequeiios pliegues que difieren de las particulas globulares alargadas y lisas obteni-
das con la CA de la Figura 5.10. Estas ligeras diferencias se pueden atribuir a los distintos
métodos utilizadas para crecer el Li,O, (CA y VC). Por una lado, en la CA el proceso
es mas uniforme ya que el potencial se mantiene fijo, mientras que en la VC el potencial
varia, lo que puede promover rutas alternas en el crecimiento de las NPs. Otra observa-
cion importante, es que no se observan NPs con formas toroidales (Figura 5.3) como las
reportadas por Shen et al.[118] pese a que las condiciones de crecimiento solo difieren en
la velocidad de barrido, ya que ellos realizan la VC a 1 mV/s. Esto muestra la sensibilidad
de la morfologia del Li,O, a pequenos cambios inducidos por el proceso electroquimico

utilizado para su formacion.
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Figura 5.11: a) Voltametria ciclica de HOPG en una solucién 0,1 M de LiFSI en DMSO
saturado en O, a una velocidad de barrido de 5 mV/s. Imagenes AFM in situ de la super-
ficie del HOPG en los potenciales b) 2 V y ¢) 4,8 V luego del barrido catédico y anddico,
respectivamente. d) Perfiles topograficos.

5.4. Conclusiones

Desarrollamos un setup experimental de la técnica EC-AFM que permite caracterizar in
situ la morfologia del Li,O, durante su formacion y oxidacion electroquimica, el cual no
requiere colocar el AFM dentro de la caja de guantes. El sistema fue probado con una
celda modelo de la bateria de Li-O, en la que se utiliz6 como catodo un HOPG y como
electrolito una solucién 0,5 M de LiTFSI en DMSO saturado con O,. Esta celda nos per-
mitio visualizar el proceso de oxidacion en depdsitos delgados de Li,0,, el cual se inicia

en las zonas mds delgadas del depdsito y luego transcurre lateralmente en las zonas mas
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Figura 5.12: Amplificacién de la imagen AFM in situ Figura 5.11 b. Imégenes de a)
topografia y b) deflexion.

gruesas. La formacion de NPs de mayor tamano con forma globular alargada y esféri-
ca, atribuidas al mecanismo de formacion del Li,O, en solucion también fue observada.
La oxidacién de dichas NPs, por otro lado, parece seguir un mecanismo de oxidacién

bottom-up, caracterizado por una significativa reduccién en el altura de las particulas.

Es importante destacar que la implementacion de la técnica EC-AFM supone un gran
avance para el desarrollo de futuras investigaciones que busquen nuevos materiales que
faciliten los procesos de formacién y descomposicion del Li,O,. Dada la versatilidad del
sistema, el cual cuenta con un médulo de conductividad, permitiria incluso estudiar la

conductividad del Li, O, crecido electroquimicamente.



Capitulo 6

Conclusiones y perspectivas

En el presente trabajo de tesis se realizaron estudios mediante calculos de primeros prin-
cipios y experimentos que representan aportes significativos a la comprension del proceso

de formacion y transporte de carga del Li, O, en las baterias de Li-O,.

Varios trabajos previos han mostrado los beneficios del dopaje in situ del Li,0, para el
desempefio de la bateria de Li-O,. Entre los que se destaca la reduccién del sobrepo-
tencial de carga [42, 43] y aumento de la capacidad [41]. En algunos de estos trabajos
[34, 41-43, 45] se sugiere que los dopantes in situ promueven el aumento de la conduc-
tividad en el Li,O,, siendo esta la causa de las mejoras observadas en la BLO. En esta
tesis, estudiamos en profundidad la estructura electronica del Li,O, dopado con haloge-
nos. Nuestros célculos de primeros principios indican, sin embargo, que la conductividad
a través del Li,0, bulk no se ve afectada significativamente por estos dopantes. El meca-
nismo de transporte de carga no se ve alterado, sigue siendo el transporte difusivo de los
principales defectos intrinsecos (los polarones de hueco y las vacancias de litio). Incluso,
la presencia de los dopantes promueven un aumento local de las barreras de activacion y
no alteran el balance de carga existente, de tal forma que no aumentan las concentraciones
de los portadores. En base a estos resultados, concluimos que es necesario estudiar otros

efectos que puedan provocar los dopantes en la BLO, como por ejemplo su efecto en la

89
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cristalinidad o morfologia del Li,O,.

Un tema ampliamente citado en la literatura ha sido la conductividad de la superficie del
Li,0,, predicha por calculos previos de primeros principios. Un resultado al que se le
han atribuido numerosas mejoras del desempefo de la bateria de Li-O, ya que supone
la existencia de canales de alta conductividad en superficies y fronteras de grano de las
particulas de Li,O,. Sin embargo, nuestros resultados muestran que la existencia de esta-
dos metalicos en las superficies mas estables del Li, O, son artificiales como consecuencia
de utilizar celdas pequefias en la simulacién, lo cual impide la reconstruccion de la su-
perficie que dan lugar a la formacion de polarones. Por consiguiente, tanto el bulk como
las superficies del Li,0, resultan ser aislantes. A la luz de estos resultados, los célculos

previos de las superficies Li, 0, [38, 39] y las fronteras de grano[40], deben ser revisados.

Desde un punto de vista metodoldgico, este trabajo también demuestra que las propie-
dades electronicas y termodinamicas de las superficies de Li,O, pueden depender de la
funcional de intercambio y correlacion utilizada, particularmente en los casos en que los

errores de auto-correlacion son importantes.

Respecto al estudio del proceso de formacién del Li,O, en las tres superficies mas es-
tables del CeO,, nuestros resultados muestran que la reduccion inicial del O, sobre el
CeO, determina los sitios de nucleacion del Li,0O,. Adicionalmente, que la adsorcion del
LiO, y Li,0, sea mds fuerte sobre las superficies del CeO, que en el grafeno confirmaria
el poder de nucleacion del CeO,. Por otra parte, encontramos que en la superficie (100)
la adsorcion del LiO, resulta ser disociativa, mientras que la superficie (110) presenta
las mejores condiciones de adsorcion para el O, y LiO,, promoviendo la posterior for-
macion del Li,O,. En consecuencia, concluimos que este plano (110) expuesto exhibe
mejores condiciones como catalizador para la bateria de Li-O,. Estos resultados sugieren

estrategias para producir cdtodos mds eficientes en la BLO.

En cuanto a la parte experimental, el logro mas importante fue el implementar de manera

exitosa la técnica EC-AFM y el desarrollo de una celda modelo de la bateria de Li-O,, que
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nos permitié observar el proceso de formacion y oxidacion del Li, O, sobre la superficie
del HOPG. Corroborando previas observaciones en las que se muestra que la oxidacion
Li, O, inicia en las zonas mas delgadas del depdsito y transcurre lateralmente hacia las
partes mas gruesas del deposito [46, 116]. Esta técnica nos permitird realizar estudios in
situ del efecto del dopaje y el uso de catalizadores en la morfologia del Li,O, durante la

descarga y carga de la bateria.

El desafio energético actual, en relacion al desarrollo de las fuentes renovables de alma-
cenamiento y conversion de energia, requiere del esfuerzo conjunto de andlisis tedricos
y experimentales que nos permitan reunir todas las piezas para cada problema. En vista
de los resultados obtenidos y los conocimientos adquiridos a lo largo de esta tesis, para
el caso particular de la bateria de Li-O,, proponemos ahondar en los siguientes temas de

estudio en el futuro:

En cuanto a los dopantes, desde el punto de vista tedrico, es necesario estudiar los demds
dopantes probados experimentalmente (Ba, Ca, Mg, Na y K), con el objetivo de esclarecer
el efecto de los dopantes en el Li,O,. Asimismo, es necesario el complemento de técnicas
de caracterizacion, que permitan identificar el efecto de los dopantes en la morfologia y

cristalinidad del Li,O, dopado.

Realizar un estudio in situ de la conductividad del Li,O, con el sistema EC-AFM aqui
implementado, el cual, junto a los resultados tedricos, podria brindar informacién que
ayude a esclarecer el mecanismo de transporte de carga en el Li,O, y su relacion con los

distintos tipos de morfologia del producto de descarga.

A raiz de los resultados obtenidos, es esencial caracterizar el desempeio de la bateria
de Li-O,, estudiando el efecto de las NPs de CeO, donde se exponga preferencialmente
una determinada orientacion de la superficie del CeO,, con el fin de corroborar nuestras

predicciones.

En cuanto a temas no abordados en esta tesis, pero que son de muchisima relevancia para
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el funcionamiento de la BLO, estan las reacciones secundarias indeseadas en el electrolito

que afectan su estabilidad y la ciclabilidad.

En este sentido, un estudio tedrico experimental que evalie posibles reacciones secunda-
rias del electrolito o el catodo por efecto del CeO, seria una continuacion natural de esta

tesis.

En lineas generales, es imprescindible continuar la bisqueda de nuevos materiales que
funcionen como catalizadores catodicos de la BLO sin que afecten la estabilidad de los

demds componentes de la misma.

Finalmente, otra ruta de investigacion que deberé ser explorada es la de los nuevos sol-
ventes llamados water in salt (WIS) que prometen presentar una alta estabilidad y facil
manipulacién, dado que no requieren de un ambiente libre de humedad, en comparacioén

con los solventes orgdnicos.
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Apéndice A

Potenciales quimicos y cargas de Bader

Potencial quimico del litio.

El potencial quimico del Li queda determinado por el intercambio iénico con el dnodo

como:

i = upcc —e, (A1)
siendo chc el potencial quimico del litio en su fase cristalina de més baja energia, la
BCC, y ¢ es el potencial de la BLO. El potencial quimico a presién y temperatura cons-
tantes es igual a la energia libre de Gibbs por mol o particula. Para los cristales despre-
ciamos la contribucion de los términos entropicos a la energia libre, de tal forma que, por
ejemplo, uBC = Er(LiB€C), siendo Er (Li®C) la energa total por Li calculada por DFT

para la estructura cristalina BCC.

A temperatura y presion constantes, la energia libre del Li,O, se puede escribir como
G(Li,0,) = 2uz; + 210, por lo cual, el potencial quimico del litio satisface también la

relacion
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G(Li,O
Hei = % — lo, (A2)
donde la energfa libre del Li, O, es calculada como G(Li,0,) = E7(Li,0,), siendo E7(Li,0,)
la energia total del Li,0, obtenida con DFT por formula unidad. Ambas formas de calcu-

lar uy; (ecuaciones A.1 y A.2) son equivalentes cuando ¢ es igual al potencial de equili-

brio de la BLO (o lo que se llama a circuito abierto).
Potencial quimico del oxigeno.

El potencial quimico del L esta fijado por el equilibrio con el O, gaseoso de la atmosfera,

de modo que el tp = o, /2.

Dado que DFT falla al calcular la energia exacta de la unién entre oxigenos en la molécula
de O,, conocida como el “oxygen overbinding error”, decidimos utilizar la metodologia
descrita por Radin et al. [33], en la cual la correccion a este error del DFT se obtiene de
comparar la entalpia de formaci6n del Li, O, calculada con la experimental a 300K, como

muestra el siguiente conjunto de ecuaciones:

0 = AH{"(Li,0,) — AH{"(Li,0,), (A3)
AH{(Liy0,) = Er(Liy0,) — 2E7 (Li®“C) — E“"(0,), (A.4)
E“"(0,) = Er(Li,0,) — 2E7 (Li*““) — AH7 (Liy0,), (A.5)

1(0y) = E€"(0,) + kpT — TSexp, (A.6)

AH;XP (LiyO,) y Sexp son la entalpia de formacién del Li,O, y la entropia del oxigeno

experimentales respectivamente, tomadas de la tabla NIST-JANAF[123]).

Por lo tanto, el potencial quimico del oxigeno es calculado de la ecuacion A.6, donde se

contempla la temperatura y la entropia por ser una fase gaseosa. La E“°""(0O,) resulta ser



99

la energia total obtenida por DFT para la molécula de oxigeno, corregida para que cumpla

con la ecuacion A.3.

Resulta interesante comentar que un valor similar de (£ (O) puede ser obtenido utilizando

la entalpia de formacion del agua [124] en lugar de la del Li,O,.

Es importante notar que el potencial quimico de la ecuacion A.6, usado en la expresion
3.1 para obtener la energia de formacién de los defectos, es un valor teérico que debe ser
consistente con la energia total calculada para el sistema bajo estudio. Naturalmente, estos
valores de energia dependen fuertemente del funcional usado. Por ejemplo, la energia total
del Li,0, es -38,91 eV, -53,51 eV y -67,02 eV para los funcionales GGA, HSE(a = 0,25)
y HSE(a = 0,48), respectivamente. Por lo que, de acuerdo a las ecuaciones A.5 y A.6,
el potencial quimico u(O) obtenido resulta, -4,8 eV, -8,5 eV y -11,9 eV (en 300K y 1
atm). Por lo tanto, la correccion realizada a la energia total de DFT, de acuerdo a cada

funcional, fue A[E’""(O,) —E7r(0,)] = 0,74 eV, 0,65 eV y 0,63 eV, respectivamente.

Potencial quimico de los halégenos

El potencial quimico de los diferentes dopantes hal6genos fueron calculados considerando
tres fases en equilibrio: Li,0,(s), O, y el reservorio del dopante, que en este caso son
las sales LiF, LiCl, BrLi y Lil, en su estado sélido, respectivamente. Esto nos da tres

ecuaciones para cada caso. A continuacion ejemplificamos con el CI:

G(0y) =240 (A8)
G(LIiCl) = iz + ey (A9)

de donde se llega a:
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uc; = G(LiCl) — G(Lizzoz) — G(Sz) (A.10)

Para el cdlculo de las energias internas de las diferentes sales utilizamos HSE con o0 =0,48,
dado que el band-gap obtenido es cercano al experimental, como se puede observar en la

Tabla A.1

Tabla A.1: band-gap de las sales LiF, LiCl y LiB experimentales y calculados usando
PBE y HSE con ¢ = 0,25y a = 0,48.

band-gap PBE o =0,25[eV] «a =0,48[eV] Exp.[eV][125]

LiF 9,1 11,4 13,7 13,6
LiCl 5,7 7,0 8,5 9.4
LiBr 4,5 5,5 6,9 7,6

Calculo de cargas de Bader.

Dada la dificultad para establecer en forma tedrica la carga de un i6n o atomo individual
perteneciente a un material, es necesario recurrir a estrategias que permitan dividir el
espacio apropiadamente para distribuir la densidad electrénica total de acuerdo a cada
sistema. Una estrategia conocida es la del andlisis de Bader [126]. En la Tabla A.2, se
presentan las cargas asignadas para cada tipo de atomo en el Li, O, dopado, es decir, la del
Li, el Oy los halégenos obtenidas para el defecto mas favorecido energéticamente en cada
caso. Aunque existe una ligera diferencia en la carga calculada para cada halégeno, se
puede concluir que todos ellos estdn aproximadamente en un estado de valencia -1, como
es de esperar. En la misma linea, en todos los casos, el ion oxigeno estd aproximadamente
en un estado de valencia -1 (el dimero O, en ~ -2 como debe ser para un cristal de

peroxido). El litio resulta cerca de un estado de valencia +1.



101

Tabla A.2: Cargas de Bader calculadas de los dtomos de Li, O y halégenos para el defecto
mas favorecido energéticamente para cada dopante.

Defecto/Atomo ng CIJOF2 BrJO“2 IJOF2
Li 0,13 0,13 0,13 0,13
0] ~685 ~685 ~685 ~06,85

Hal6geno 7,88 7,85 7,82 7,76
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Apéndice B

Estructura electronica del Li,O, con la

correccion de Hubbard

Se realizaron célculos DFT utilizando el funcional GGA en el formalismo de Perdew-
Burke-Ernzerhof (PBE) [72] incluyendo la correccién de Hubbard DFT+U [73], tal cual
estd implementada en el VASP, para los electrones de los orbitales p del oxigeno, ya que
estos orbitales son los que forman las bandas que dominan la quimica del Li,0,. Se llevo
a cabo un barrido del parametro U entre O y 16 eV para observar el efecto del pardmetro
Hubbard en la estructura cristalina y electronica del bulk y las superficies mds estables del
Li,O,. En el caso de las energias de las superficies con DFT+U, se calcularon con U = 8
eV, ya que como se mostrard a continuacion en los resultados del Li,O, bulk, este es el
valor minimo de U con el cual se logra estabilizar el p*. Las energias de formacion de los
polarones en bulk y las energias de las superficies fueron calculadas usando los mismos
criterios de convergencia y tamafios de supercelda (en bulk y slab) descritos en el capitulo

3 secciones 3.2.1 y 3.3.1, respectivamente.

Para evaluar el efecto del método DFT+U en la estructura electronica de las superficies
del Li,O,, primero fue necesario estudiarlo en bulk y asi compararlo con los resultados

obtenidos con GGA y HSE, descritos en el capitulo 3.
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La Figura B.1, muestra la evolucion del band-gap (eje izquierdo) y la distancia entre
oxigenos, dp—o (eje derecho), en funcion del pardmetro U. Ademas, estin sefialados con
flechas los valores obtenidos con HSE para o = 0,25 y 0,48, asi como el band-gap obte-
nido como un promedio de los resultados de GGA+GyWo y GGA+scGW [33], y el valor

experimental de dp_o [28].

6.5 I T | T I T I T | T I T T I T | | .7
6 «—Promedio G,W,- scGWy HSE a=0.48 1,68
i — 1,66
5.5 i
L 1,64
e o o 1,62
5,45 . = 116 —
L | oel
& 4|«+—HSE 0=0.25 e T ®l158 —
en ) ® C S Q
= i ® £ —1,56 _0O
S 3.5 © P Exp—»{ = T
m - —1,54
3 @ 4
i 1,52
5 ® g |
2,5 L HSE a=0.25—» 1,5
I ® 148
2Ie HSE 0t=0.48 —-
].5 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 |— 1'4()
0 2 4 6 8 10 12 14 16
U [eV]

Figura B.1: Dependencia del band-gap (eje izquierdo) y la dp_o (eje derecho) con el
valor de U (variando de 0 a 16 eV). El valor del band-gap y la dp_o para oc = 0,25y 0,48
estan sefialados con flechas en ambos ejes, asi como la dp_ o experimental.

Curiosamente, la dp_o obtenida con GGA concuerda mejor con el valor experimental,
pero por otro lado, como es de esperar, el band-gap obtenido con este funcional esta
subestimado respecto del obtenido con cdlculos mds precisos. En la Figura B.1 se puede
observar el efecto lineal que tiene el pardmetro U en el band-gap y en la dp_p. Ademas,
el efecto de aumentar el pardmetro o en el funcional HSE es aumentar el band-gap y
disminuir la dp_o. A pesar del uso de valores muy altos y poco realistas de U, no se logra

reproducir el band-gap obtenido con HSE o =0,48.

Para entender por qué la funcional DFT+U no logra corregir el valor band-gap al nivel
de las otras técnicas mas precisas como HSE o GW, estudiamos la evolucion de las den-
sidades de estado. En la Figura B.2, estan graficadas las DOS proyectadas en los estados

Pxy (10j0) y p, del oxigeno, calculadas con los valores de U= 0, 4, 8, 12 eV y en la parte
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superior, por comparacion tenemos la misma DOS calculada con HSE con o = 0,48.
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Figura B.2: DOS proyectada en los estados py, pyx (r0jo) y p; (azul) de un oxigeno. El
valor de U aumenta de abajo hacia arriba de 0 a 12 eV, La DOS superior corresponde
a la misma DOS calculada con HSE o = 0,48. En la parte izquierda de cada DOS se
esquematiza la dp_o de la molécula de oxigeno, para cada caso.
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A medida que aumenta el valor de U, vemos que el band-gap también aumenta al igual
que la distancia entre oxigenos esquematizada en cada DOS pero lo hace muy lentamente
y no llega a los valores del HSE (o0 =0.48), aun para los U’s mds grandes. Esto es con-
secuencia de la competencia entre dos efectos que se contrarrestan. Por un lado, esta el
efecto intrinseco de la correccion de DFT+U que tiende a aumentar el valor del band-gap,
porque penaliza la doble ocupacién del orbital p. Por el otro lado, a medida que aumenta
U se localizan mas los electrones alrededor de cada oxigeno, disminuyendo la cantidad de
carga en el intersticio de los dos oxigenos, y consecuentemente provocando el aumento
de la dp_o. Esto hace que la repulsion entre estados p, sea cada vez menor, disminuyen-
do asi el desdoblamiento entre los estados p, enlazantes y anti-enlazantes (¢ — 0*), que
cada vez estdn mads cerca en energia (estados azules Figura B.2) lo cual, a su vez, compite
con el primer efecto. De modo que con la funcional DFT+U no se corrige adecuadamente
el error de auto interaccion de GGA en el Li,O, y tampoco es eficiente la correccion de
la correlacion electrénica mediante el pardmentro U. Esto tltimo es probablemente con-
secuencia de que la correccion DFT+U es implementada para estados p que estin en el
interior de un cierto radio alrededor de cada oxigeno y, no es efectiva para los estados del
intersticio por afuera de ese radio, que en el caso de la ligadura de la molécula O; son una

parte importante de la carga p.

La Figura B.3 presenta la DOS de la supercelda con un electrén menos, los estados grafi-
cados corresponden a las proyecciones py, py y p, de un oxigeno para los casos U=0y 4
eV en donde no se logra estabilizar el p™ y paraU=8y 12 eV donde el p* es estabilizado.

La DOS superior corresponde a la misma DOS calculada con HSE o = 0,48.

En la Figura B.3 se puede apreciar que la correccién de DFT+U requiere un valor minimo

de U = 8 eV para estabilizar el polarén de hueco.

En la Figura B.4, mostramos las energias de formacion calculadas para los defectos
intrinsecos en bulk mas favorables obtenidas con DFT+U en comparacion con HSE. Los
valores obtenidos en la energia de Fermi que satisfacen la neutralidad de carga en cada

caso son 0,62y 0,99 eV con U =8 eV y HSE o = 0,48, respectivamente. De igual mane-
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Figura B.3: DOS proyectada en los estados py (negro), p, (rojo) y p, (azul) de un oxigeno
en la supercelda con un electrén menos, para los casos U= 0, 4, 8 y 12 eV, para los casos
U =0y 4eV lalinea roja se sobrepone a la negra. La DOS superior corresponde a la
misma DOS calculada con HSE o = 0,48.
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ra, las barreras de migracién del p* en la direccién ab y ¢ presentan una variacion entre
los dos métodos de célculo utilizados, para DFT+U E, es 0,14/0,19 eV y para HSE (o =

0,48) es 0,44/0,68 eV, en las direcciones ab y c, respectivamente.
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Nivel de Fermi relativo al MBV (eV)

Figura B.4: Energias de formacion calculadas con DFT+U y a = 0,48 de los defectos
intrinsecos V;, p*. La linea discontinua vertical muestra el nivel de Fermi que satisface
la neutralidad de carga para cada caso.

Estas variaciones en las energias de formacion y barreras de migracion, pueden afectar
drasticamente el cédlculo de la concentracion y movilidad de defectos, ya que como se
mostrd en el capitulo 3, estas cantidades dependen exponencialmente de Ef y E, (Ecua-
cion. 3.2 'y 3.4). Por lo tanto, en base a estas conclusiones no resulta conveniente utilizar

el método DFT+U para estudiar el Li, O, en bulk.

Respecto a las superficies mas estables del Li,O,, la Tabla B.1 muestra las energias de las
superficies (0001), (1100) y (1120), presentadas previamente en el capitulo 3 (Tabla 3.3).

En este caso sumamos las energias calculadas con DFT+U (U = 8 eV) para contrastar.

La Tabla B.1, muestra que DFT+U brinda descripciones termodindmicas cualitativamente

diferentes a GGA y HSE en las energias de las superficies del Li,O,, resultando mas
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Tabla B.1: Energia de las superficies del Li,O, a T=300 K y P= 1 atm calculadas usando
GGA, DFT+U (U =8¢V) y HSE (a = 0,48).

Orientacién  Terminacién yGGA YPETFU =8 eV | ¥F ¢ =0,48 Ref. [38] Y004
(meV/A?%) (meV/A?) (meV/A?%) (meV/A?%)

(0001) O-rica 14,7 42,8 48,5 6
Esteq 46,9 54,7 44,2 -

(1100) O-rica 30,1 33,5 43,7 25
Esteq 32,8 42,8 37,5 34

(1120) O-rica-1 39,6 41,6 49,2 36
O-rica-2 33,2 30,9 49,9 26

estable la superficie 1120 O-rica.

Estas diferencias pueden ser atribuidas al estiramiento artificial de la molécula de O, con

DFT+U para valores de U=8 eV en adelante. Como consecuencia la correccion DFT+U

no logra describir correctamente la formacién de polarones p™, dejando asi reconstruc-

ciones sin sentido para las superficies de Li,O,.

Desde el punto de vista técnico, nuestros cédlculos indican que la correccion DFT+U no

resulta apropiada para corregir las falencias de GGA en el Li,0,.
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Apéndice C

Superficies estequiométricas y

reducidas del CeO,

Superficies estequiométricas (111), (110) y (100) delCeO,

Las energias de superficie calculadas para las diferentes caras obtenidas con DFT (GGA-

PBE) y la correccion DFT+D2 se muestran en la Tabla C.1 Los valores DFT estan en

acuerdo con reportes previos [127, 128].

Orientation 7 EéFT+Dz S s 111 " 119 O &
) ) ® O Superficie *Y*Y*Y § ;: ; <
ST(111) 0.61 [127] 0.84 P%e 54 4 PO po< <
< YO MO &
ST(10) | 0991127, 128] 1.24 Figura C.1: Estructuras optimizadas de las
ST(100) 1.41[127, 128] 1.67 superficies ST (111), (110) y (100) del

CeO,.

Tabla C.1: Energias superficiales de las su-
perficies ST (111), (110) y (100) del CeO,
calculadas con DFT (GGA-PBE) y con la
correccion DFT+D2.
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Adsorcion de O, y LiO, en las superficies estequiométricas (111), (110) y (100) del

CeO,

Todas las configuraciones estudiadas del O, y LiO, en las superficies ST (111), (110) y

(100) se muestran en las Figuras C.2 y C.3. Las Tablas C.2 y C.3 resumen las energias de

adsorcién correspondientes (E%?) y los pardmetros geométricos.

Orientacién | X,y | E* | hyy | do—o

[eV] | [A] | [A]

ST(111) a |-0.09|241 | 1.23
b [-0.09 264 | 1.24
c |-0.09]252| 1.23
d |-0.10|2.69 | 1.23
ST(110) a |-0.13 278 | 1.24
b |-0.14| 286 | 1.25
c |-0.11 ] 2.68 | 1.24
d [-0.16 | 2.80 | 1.24
ST(100) a |-0.06|242 | 1.23
b [-0.08|253| 1.23
c |-0.08 1249 | 1.23

d [-0.07 211 1.24

Tabla C.2: E* del O,, configuracién final
de la molécula adsorbida en X, altura de
adsorcién h,; y la distancia dp_ entre los
oxigenos en la molécula adsorbida en las

superficies ST (111), (110) y (100).
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Figura C.2: Estructura de la configuracion
final de 1a molécula O, adsorbida en las su-
perficies ST (111), (110) y (100).
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Orientacién | X, | E“ | hyy | do—o
[eV] | [A] | [A]

ST(100) a [-1.02 087 | 1.27
b |-1.08 | 1.78 | 1.31

c |-1.18 | 1.70 | 1.36

d |-1.41]1.63| 1.35

e |-1.08 | 1.80 | 1.30

f |-1.18 | .75 | 1.35

ST(110) a [-039]236| 1.33
b |-2.50|1.08 | 1.33

c |-1.28 | 1.58 | 1.36

d |-052]242| 1.38

e |-093]1.64| 134

f |-1.28 | 1.58 | 1.36

ST(100) a [-0.69 | 156 | 1.36
b |-1.23 | 137 | 1.26

c |-1.70 | 1.32| 1.35

d | 0.05 |3.59 | 1.36

e |-1.97]1.03 | 1.25

f |-192 098 | 1.26

Tabla C.3: E“ del LiO,, configuracién fi-
nal de la molécula adsorbida en X, altura
de adsorcién h,, y la distancia dp_o entre
los oxigenos en la molécula adsorbida en
las superficies ST (111), (110) y (100) del

CeO,.
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Superficies reducidas de (111), (110) y (100) del CeO,

Las energias de formacion de la vacancia de oxigeno de las diferentes superficies obteni-

das con DFT (GGA-PBE) y la correccion DFT+D2 se muestran en la Tabla C.4.

Orientacién | EJ E/ B o S &
DFT 'DFT+D2 - y
V1 | eV Iy Taiviy
ssov(i11) | 1.92 | 2.0 D% % % &b AT
SOV 110
SOV(I11) | 219 | 233 _sovio SOV,
O 8-0-9-
SOV(110) | 1.65 | 142 &0 D "0 0004
o£2 3%“;\ x X >
SOV(100) | 1.79 | 1.7 SN OBy
o< Mg¢ MO 8

¢ VvV ¥ ¥ %

Tabla C.4: Energias de formacion de va- gjoura C.4: Estructuras optimizadas de las

cancia de oxfgeno calcu}adas con DFT y superﬁcies SSOV (111)’ SOV (111)’ SOV
DFT+D2 en las superﬁ01es (111), (110) y (110) y SOV (100) del CCOZ.
(100).

De acuerdo con los calculos informados anteriormente, en la faceta (111), los defectos de
SSOV y SOV conducen a la formacién de dos Ce™ en los siguientes sitios de superficie
vecinos mas cercanos (2NN) [92, 98, 99], mientras que la faceta SOV (110) conduce a un
Ce™3 en el sitio vecino mds cercano (INN) y el otro Ce™3 en el 2NN [98, 99]. Finalmente,

la faceta SOV (100) conduce a dos Ce™3 en el sitio INN [98, 99, 127].
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Adsorcion de O, y LiO, en las superficies SSOV (111), SOV (110) y SOV (100) del

CeO,

En esta seccion, mostramos todas las configuraciones estudiadas del O, y LiO, sobre las

superficies SSOV (111), SOV (110) y SOV (100) (ver Figuras C.5 y C.6). Las Tablas

C.5 y C.6 resumen las energias de adsorcién correspondientes (E“?) y los pardmetros

geométricos.

Orientacién | Xuq | B | hyy | do-o

[eV] | [A] | [A]

SSov(11l) | a |-0.10 | 2.02 | 1.24
b [-025|183] 1.26

c |-0.08 225 1.23

d |-0.10|2.48 | 1.23

SOV(110) a |-0.34 201 1.27
b |[-0.81]2.06| 1.33

c [-0.32]1.69| 1.27

d |-0.74 | 1.62 | 1.33

e | 012 | 1.87 | 1.25

f [-1.30| - 1.44

SOV(100) a |-2.02| - 1.47
b |-202]| - 1.47

c |-091 021 1.34

d |-203] - 1.47

Tabla C.5: E* del O,, configuracién final
de la molécula adsorbida en X, altura de
adsorcién h,; y la distancia dp_o entre los

oxigenos en la molécula adsorbida en las
superficies SSOV (111), SOV (110) y SOV

(100) del CeO,.
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Orientacién | X | E* | hy | do—o

[eV] | [A] | [A]

Ssov(l1l) | a |-3.12] - 1.46
b [-1.50] 1.55| 1.35
c |-1.26 | 1.66 | 1.36
d [-1.70 | 0.95 | 1.31
e |-1.501]0.93 | 1.28
f |-1.71 1 094 | 1.31
SOV(110) a |-2.09|157 | 148
b |-2.09| 161 | 148
c |-2.09]1.62 | 148
d |-253]0.63| 146
e | 233 1065 1.35
f |-1.39 126 | 148
g |-298 | 137 | 1.47
h [-1.19]095| 1.35

i |-2.61 141 | 1.47

Qs Qs O
SOV(100) | a |-322| 041 150 | &:ﬁ:}
Q< >0
b |-4.02|0.12 | 1.46
Rra\T7anS
¢ |-3.09]0.20]| 1.52 Qx 1O 70
d |-3.11]018| 1.53 h & ”;0%’
o< >0
f |-322]028]| 1.50 VL
i Y
Tabla C.6: E“? del LiO,, configuracion fi- X »O
nal de la molécula adsorbida en X, , altu- oboéoboéo

ra de adsorcion h,, y la distancia dp_p en-
tre los oxigenos en la molécula adsorbida Figura C.6: Estructura de la configuracion

en las superficies SSOV (111), SOV (110) final de la molécula LiO, adsorbida en las
y SOV (100) del CeO,. superficies SSOV (111), SOV (110) y SOV

(100) del CeO,.
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Adsorcion de O, y LiO, en las superficies SOV (111) del CeO,

Se presentan todas las configuraciones estudiadas de O, y LiO, sobre la superficie SOV

(111) en la Figura C.7. La Tabla C.7 resume las energias de adsorcién correspondientes

(E“?) y los pardmetros geométricos.

Orientacién | X,y Ead h,y | do—o
[eV] | [A] | [A]
0,

SOV(111) a |-0.10 193 | 1.26
b |-0.27 249 | 1.25

c | -2.03 - 1.44

d | -2.01 - 1.44

LiO,

SOV(111) a |-146 170 | 1.36
b |-145|1.70 | 1.35

c |-145]140 ] 1.38

d |-277]1047 ] 1.51

d |-277]1049 | 1.51

d [-2771049 | 1.51

Tabla C.7: E% del O, y LiO,, configura-
cién final de las moléculas adsorbidas en
Xaa, altura de adsorcion h,; y la distan-
cia dp_o entre los oxigenos en la molécu-
la adsorbida en la superficie SOV (111) del
CeO,.
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Figura C.7: Estructura de la configuracién

final de las moléculas O, y LiO, adsorbidas
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