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RESUMO

Os eletrolitos liquidos usados comercialmente nas baterias de ions de litio sao inflamaveis,
entao a comunidade académica vem tentando encontrar substitutos sélidos com igual
desempenho. Aqui nds estudamos um eletrélito sélido em particular, LizOCI, que apresenta
compatibilidade com o anodo ideal para esse tipo de bateria (litio metalico), o que pode
aumentar a densidade de energia das baterias, mas cuja condutividade i6nica ainda deixa a
desejar, o que ¢ prejudicial para a densidade de poténcia de tais dispositivos. A metodologia
empregada envolveu o uso conjunto de calculos de termodinamica estatistica e modelagem
computacional zia o codigo GULP, com meta de obter zzsights que nos permitissem sugerir
formas de aumentar a condutividade ionica desse material. Observou-se que a
concentra¢ao de vacancias de litio termicamente ativadas no Li;OCl a temperatura
ambiente ¢ muito baixa, entdo para aumentar a condutividade i6nica desse material é
importante gerar portadores de carga de forma artificial, por meio de dopagem ou nao
estequiometria. Dentre essas duas estratégias, a melhor provavelmente é a de nio
estequiometria, pois a deficiéncia de LiCl deve induzir a formacao de intersticios de litio,
que sao portadores de carga com mobilidade muito mais alta que as vacancias. Notou-se
ainda que é possivel aumentar a condutividade desse material em ordens de grandeza
através de engenharia de s#rain epitaxial.

Palavras-chaves: LisOCl. Baterias de ion de litio. Eletrdlito soélido. Termodinamica
estatistica. S7rain epitaxial.



ABSTRACT

Commercial liquid electrolytes used in lithium ion batteries are flammable, so researchers
have been looking for solid replacements with equal performance. Here we investigated a
particular solid electrolyte, Li;OCI, presenting compatibility with the ideal anode for such
batteries (Li metal), which has the potential to increase batteries’ power density, but whose
ionic conductivity is still unsatisfactory, which tends to decrease their power density. Our
approach involved the joint use of statistical thermodynamics and computational modeling
via the GULP code, aiming gathering insights that allowed us to suggest ways to increase
ionic conductivity of this material. The concentration of thermally activated vacancies in
Li;OCl was found to be very low, so to increase this material’s ionic conductivity it is
important to artificially generate charge carriers, by either doping or nonstoichiometry. Out
of these two strategies, nonstoichiometry is probably the best one, as LiCl deficiency is
expected to create lithium interstitials, which have much lower mobility than vacancies. It
was also found that one can increase this material’s conductivity by orders of magnitude vz
epitaxial strain engineering.

Keywords: Li;OClL Lithium ion batteries. Solid electrolyte. Statistical thermodynamics.
Epitaxial strain.
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1 INTRODUCAO

Baterias em geral (incluindo as de fon de litio), sio dispositivos que armazenam
energia quimica e a convertem em energia elétrica. Por terem essa caracteristica, baterias sdao
amplamente usadas hoje para alimentar energeticamente dispositivos eletronicos portateis tais
como mp3 players, telefones celulares (veja a Figura 1), swartphones, cameras
fotograficas/filmadoras, fablets, notebooks, etc. Alguns avancos pelos quais as baterias de fon de
litio passaram desde que comegaram a ser comercializadas pela Sony, no comego da década de
1990 [1], tornaram isso possivel: elas passaram a armazenar mais energia por unidade de volume e
de massa, a suportar um nimero maior de ciclos de carga/descarga antes de apresentar reduciao
significativa de capacidade de carga, e a custar financeiramente menos. Esses avancos
contribuiram (junto com outros fatores) para a popularizacio e miniaturizagdo dos eletronicos
portateis, bem como deram suporte para o desenvolvimento de dispositivos com fungoes e
desempenhos cada vez mais avangados que exigem maior consumo de energia.

ad

Figura 1. Fotografia de uma bateria de aparelho celular. Fonte: proprio autor.

Recentemente tem crescido a demanda para o uso de baterias recarregaveis no
armazenamento e conversao de energia em sistemas de maiores dimensdes, tais como veiculos
elétricos e até mesmo imédveis. Essa demanda tem sido impulsionada pela conscientizagao de que
a queima de combustiveis fésseis ¢ um dos principais fatores responsaveis pelo aquecimento
global que estamos vivenciando, de forma que ¢ urgente a substitui¢do deles por fontes de
energia limpa, preferencialmente edlica e solar, que possuem impactos ambientais minimos.
Entretanto, como tais fontes sao intermitentes, ¢ necessario o armazenamento da energia para
uso posterior, quando a fonte nao estiver disponivel. Mesmo em casos de fontes de energia limpa
nao intermitentes, ainda seria necessario o armazenamento dessa energia em uma forma portatil
para o uso em veiculos. Em ambos os casos, o armazenamento pode a principio ser feito por
capacitores ou por baterias, mas a densidade de energia dos capacitores comerciais ainda é baixa
[2], o que faz com que baterias geralmente sejam escolhidas para esse fim.! Dentre as baterias
recarregaveis, a de fon de litio ¢ que costuma ser utilizada, pois possui maior densidade de

! Vale ressaltar, porém, que um comunicado de impressa de 05/12/2016 da University of Surrey, no Reino Unido,[80]
relatou um avango recente (feito por um grupo que inclui um pesquisador daquela universidade) que possibilita o
aumento na densidade de energia de supercapacitores, de forma que esses dispositivos podem se tornar
comercialmente competitivos para o armazenamento e conversiao de energia em sistemas de grandes dimensées no
futuro préximo.
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energia, tanto gravimétrica quando volumétrica — caracteristicas que sdo importantes para sua
aplicag¢ao em veiculos e eletronicos portateis, respectivamente.

Embora as baterias comerciais sejam relativamente satisfatérias para o uso nos
eletronicos portateis atuais, ainda ha alguns problemas que precisam ser resolvidos para seu uso
seguro em sistemas de grandes dimensdes, como sera mostrado adiante. Mas, para entender a
origem desses problemas, é importante entender primeiro quais sao os principais componentes
de uma bateria de {on de litio e como ela funciona; isso serd visto na se¢ao a seguir.

A Ve

ot

10.
§/
o

Eletrolito

% o% - I abhadd i
T
Bl
A

L S s -
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(grafite) Separador (LiCoO2)

Figura 2. Representacao esquematica de uma bateria de fon de litio. Adaptado da referéncia [3].

1.1 Funcionamento e componentes da bateria de ion de litio

Uma bateria de {on de litio convencional possui quatro componentes basicos: anodo,
catodo, eletrélito e separador, como ilustrado esquematicamente na Figura 2. O anodo ¢ o
eletrodo de menor potencial elétrico e o catodo ¢ o eletrodo de maior potencial elétrico. Os
materiais comumente usados como anodo e catodo, respectivamente, sio Cg (grafite) e LiCoOa.
Ambos sao materiais laminares que permitem a alocag¢do de litio entre as camadas. O separador é
uma membrana polimérica porosa e fina que permite a passagem de fons de litio e a0 mesmo
tempo evita o contato entre os dois eletrodos, o que causaria curto-circuito. Ja o eletrélito é um
liquido composto de sais de litio dissolvidos em carbonatos, no qual todos os demais
componentes da bateria ficam imersos. Ele serve como meio de transporte de litio entre os dois
eletrodos, a0 mesmo tempo que impede o transporte de elétrons. Vale ressaltar que ambos os
eletrodos sio porosos, de forma que parte do eletrdlito se encontra no interior deles, o que
facilita o transporte i0nico.

Quando a bateria esta carregada, atomos neutros de litio encontram-se no anodo. No
processo de descarga (uso da bateria), elétrons dissociam-se dos atomos de litio (o que os torna
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fons de litio), dirigem-se ao coletor de corrente do anodo (geralmente cobre metalico) e dao
origem a uma corrente elétrica que alimenta energeticamente o dispositivo ao qual a bateria esta
conectada. Enquanto isso, os fons de litio deixam o anodo e atravessam o separador, em dire¢ao
ao catodo. Depois, os elétrons que alimentaram o dispositivo chegam ao outro coletor de
corrente (geralmente aluminio) e em seguida localizam-se em um fon de metal de transicao
presente no citodo (ex: Co*"), reduzindo-o. Enquanto isso, fons de litio que atravessaram o
separador também chegam ao catodo, ficando intercalado entre suas camadas. O movimento dos
elétrons ¢ regido pela diferenca de potencial elétrico entre os dois eletrodos, movendo-se do que
possui menor potencial para o que possui maior potencial, por ter carga negativa. Ja o
movimento dos fons de litio ¢ regido majoritariamente pela diferenca de potencial quimico entre
os dois eletrodos, movendo-se do que possui maior potencial quimico de litio para o que possui
menor potencial. Durante o processo de carga, o processo ¢é revertido devido a agdo de uma
diferenca de potencial elétrico externa.

Uma vez conhecidos os componentes de uma bateria de fon de litio e o papel de
cada um, estamos aptos para compreender melhor os problemas técnicos e limitagoes delas, o
que sera visto na proxima segao.

1.2 Problemas relacionados aos eletrdlitos liquidos

Os carbonatos utilizados como solvente nos eletrélitos de baterias de ion de litio sdo
corrosivos e altamente inflamaveis. Enquanto o primeiro aspecto ¢ prejudicial aos eletrodos (e
consequentemente a vida util da bateria), o segundo oferece sérios riscos a seguranga, como
mostraremos a seguir.

Os carbonatos, por serem corrosivos, tendem a dissolver os metais de transi¢ao
presentes no catodo. Como visto na se¢ao anterior, tais ions tém papel fundamental na recepgao
dos elétrons provenientes do anodo durante o processo de descarga. A partir do momento em
que nao ha mais fons metalicos disponiveis no catodo para completar a reag¢ao de reducao, o
fluxo de corrente ¢ interrompido e a bateria para de fornecer energia ao dispositivo, mesmo que
ainda haja litio disponivel no anodo. Isso ¢ experimentado pelo usuario como uma diminui¢iao na
quantidade de energia total efetivamente disponivel para uso na bateria. Como a corrosiao é um
processo continuo, eventualmente a energia que pode ser liberada a cada ciclo de descarga passa a
ser insuficiente para alimentar o dispositivo pelo tempo desejado, de forma que a bateria precisa
ser substituida. Portanto, essa corrosio diminui a chamada ciclabilidade da bateria, isto é, o
numero de ciclos de carga e descarga decorridos antes que a energia disponivel atinja certo
patamar minimo.

Por outro lado, o fato de o eletrdlito ser liquido exige uma embalagem hermética, o
que pode ser problematico no caso de superaquecimento da bateria pelo uso (através do efeito
Joule), visto que isso pode aumentar a pressao dentro da célula e levar a explosao da bateria, com
consequente incéndio. Para contornar isso, as embalagens sao providas de uma valvula de
ventilacio, que ¢ ativada quando a pressao interna da bateria atinge certo limiar predeterminado,
permitindo que o eletrélito seja liberado e evitando assim a explosao. Porém, o ponto de fulgor
dos carbonatos é baixo, entdo se a temperatura externa estiver alta pode ocorrer incéndio do
eletrolito. Além disso, se a valvula de ventilagao estiver defeituosa ou sobrecarregada, o risco de
explosdo persiste. Devido a todos esses riscos a seguranga, ¢ comum as embalagens das baterias
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conter avisos (veja a Figura 3) para que nao sejam perfuradas, desmontadas, curto-circuitadas ou
langadas ao fogo.

NOKIA®
BL-5] 1430mAh 3.7V 5.3Wh
ECHARGEAE BATTERY. USE
NLY. MUST BE
EXPLODE IF
N FIRE. DO NOT
SASSEMBLE

AO SE ATIRADA
ARREGADOR
J R

Figura 3. Avisos relativos a seguranca na embalagem de uma bateria de ion de litio. Fonte:
proprio autof.

O fato de os eletrolitos serem liquidos e inflamaveis também impede o uso de litio
metalico como anodo, o que aumentaria significativamente a densidade de energia das baterias. O
motivo é que a deposi¢ao do litio no anodo de litio metalico durante o processo de carregamento
nao ¢é por intercalagdo, e sim acumulagdo na superficie, e ndo ocorre de modo uniforme. O litio
tende a formar estruturas aciculares denominadas dendritos, com potencial de perfurar o
separador, causar curto-circuito e consequente incéndio.

Essa falta de seguranga nao raro provoca incéndios e explosdes das baterias de fon de
litio, principalmente quando ha algum defeito de fabricagio na embalagem ou na valvula de
ventilagio, ou quando ha superaquecimento do dispositivo. Isso tem resultado em inumeros
recalls ao longo dos anos, com danos milionarios para os fabricantes de baterias e de dispositivos
eletronicos portateis.

Apesar dos eventuais incidentes, devido ao aperfeicoamento do sistema de seguranca
das baterias, a seguranga de pacotes contendo 1 célula (como aparelhos de telefonia mével) ou 6-
9 células (como notebooks) estd alcangando patamares aceitiaveis. Porém, em pacotes com
centenas a milhares de células (como em veiculos elétricos ou avides), o risco de pelo menos uma
dessas células apresentar defeito aumenta em pelo menos duas ordens de grandeza e se torna
preocupante. Assim, para o uso em larga escala de baterias de ion de litio em sistemas de grandes
dimensoes, ¢ de suma importancia que o problema da seguranca dos eletrolitos liquidos seja
resolvido. Na proxima se¢io abordaremos uma solugdo em potencial que tem sido bastante
explorada pela comunidade cientifica nos ultimos anos e quais as dificuldades enfrentadas para
implementa-la comercialmente.

1.3 Eletrdlitos so6lidos para baterias de ion de litio

A vasta maioria dos problemas citados na se¢ao anterior poderia ser solucionada, em
principio, pela substitui¢ao dos eletrélitos liquidos por eletrdlitos de estado sélido. Primeiro, os
materiais solidos que tém sido propostos nao sio inflamaveis, de forma que a perfuragio da
embalagem ou o curto-circuito poderiam danificar a bateria, mas nao acarretariam em incéndio
ou explosao. Segundo, por serem solidos, nao sofrem vazamento, de forma que os requerimentos



19

da embalagem siao reduzidos, permitindo embalagens mais leves e com menor volume, com
beneficio tanto para a densidade de energia gravimétrica quanto para a volumétrica. Terceiro, nao
ha dissolu¢ao dos metais de transi¢ao presentes nos catodos, o que potencialmente aumentaria a
ciclabilidade. Quarto, se o sélido apresentar rigidez mecanica suficiente, a formac¢ao de dendritos
de litio metdlico seria impedida, permitindo o uso de litio metilico como anodo, o que
aumentaria a densidade de energia.

Na pratica, baterias baseadas em eletrolitos de estado sélido possuem alta resisténcia
interna. Além da reducio da poténcia da bateria, isso também causa reducdo na voltagem dela de
magnitude V' = IR, onde I ¢ a magnitude da corrente e R ¢ a resisténcia interna total da bateria,
que por sua vez causa reducdo da energia total armazenada na bateria. Assim, como a alta
resisténcia interna ¢ prejudicial para duas das principais propriedades fisicas da bateria (densidade
de poténcia e de energia), para que materiais sélidos possam substituir os eletrélitos atuais, as
causas desse problema devem primeiro ser identificadas e amenizadas.

Anodo
(Li metalico)

Catodo Eletrolito de estado solido

Interface Interface

Figura 4. Ilustragdo esquematica de uma bateria de fon de litio totalmente de estado sélido,
mostrando a trajetéria percorrida pelo litio entre os eletrodos: 1 — Catodo, II — Interface
catodo/eletrolito, 111 — Eletrdlito, IV — Interface eletrdlito/anodo, V — Anodo. Adaptado da
referéncia [4].

As duas causas principais podem ser identificadas ao considerarmos o trajeto
percorridos pelo litio em uma bateria de fon de litio totalmente de estado sélido, mostrado na
Figura 4. Desconsiderando o transporte dentro dos eletrodos, que independe do eletrdlito
usado, os fons de litio precisam atravessar o eletrdlito sélido e duas interfaces: uma entre o
catodo e o eletrdlito, e outra entre o eletrdlito e o anodo. Portanto, a2 meta é usar um eletroélito
que possua baixa resistividade (alta condutividade idnica) e que oferece baixa resisténcia
interfacial.

Infelizmente, sélidos geralmente sio maus condutores de fons de litio, de modo que
por varios anos tem havido uma intensa busca por sélidos com condutividade de Li" comparivel
a dos eletrdlitos liquidos comerciais 2 temperatura ambiente (107 S/cm), tanto através do
desenvolvimento de novos materiais quanto do aprimoramento dos ja existentes. Gragas a tais
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esfor¢os, atualmente ja existem alguns condutores sélidos de Li" com condutividades préximas a
esse patamar, como pode ser visto na Figura 5.
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Figura 5. Condutividade ionica total relatada para varios eletrélitos sélidos a temperatura
ambiente. A condutividade de fon de litio do eletrdlito liquido comercial EC/DMC 1M LiPF; é
mostrada na linha cinza tracejada para comparagdo. Adaptado da referéncia [5].

Porém, os condutores de Li" com condutividade mais alta possuem
incompatibilidade com litio metalico, com os catodos comerciais ou com ambos, o que ¢ a
segunda causa para a alta resisténcia interna das baterias totalmente de estado sélido. Uma das
razoes para essa incompatibilidade ¢ a instabilidade do eletrdlito quando em contato com um
material com potencial quimico de Li muito alto (anodo de litio metalico) ou muito baixo
(catodo).

No primeiro caso, o alto potencial quimico de Li do anodo em comparacio ao do
eletrélito tende a causar insercdo de litio metalico no eletrdlito. Esses atomos de litio metalico
tendem a se oxidar, as custas da reducao de outro fon do eletrélito, tornando-se fons de litio. O
excesso de fons de litio e a presenca de um ion com estado de oxidagao menor que o usual no
material induzem a sua decomposi¢ao em duas ou mais fases. No caso do LiioGeP:Si,, por
exemplo, a cada dois atomos de litio metalico inseridos no eletrélito, dois fons de fésforo sio
reduzidos do estado de oxidagao 5 para 4, desencadeando a seguinte reacio de decomposicio,
segundo calculos termodinamicos usando energias de formacao calculadas por DFT:[(]

2Li°(no anodo) + Li;oGePs*S;, — LiyGeS, + LiyPytSe + 2Li,S . o)

No segundo caso, o baixo potencial quimico de Li do catodo em comparag¢io ao do
eletrolito tende a causar a remogao de fons de litio do eletrodlito. A perda desses ions de litio para
o catodo induz a oxidacdo de outro {on do eletrélito, para que a neutralidade de carga local seja
mantida. A deficiéncia de fons de litio e a oxidagao de outro fon (em alguns casos até seu estado
neutro) no material induzem a sua decomposi¢do em duas ou mais fases. Usando novamente o
LiioGeP2S12 como exemplo, a cada dois fons de litio transferidos para o catodo, um fon de
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enxoftre ¢ oxidado do estado -2 até alcancar seu estado metélico, desencadeando a seguinte reacao
de decomposicao, segundo calculos termodinamicos baseados em energias de formagao obtidas
por DFT:[0]

Li,oGeP,S%; — Li,GeSs + 2LisPS, + S° + 2Li* (no catodo) . 2

Essas decomposi¢coes geralmente sao problematicas porque as fases resultantes
geralmente possuem baixa condutividade i6nica, como no caso do LiigGeP:Siz, levando a uma
alta resisténcia interfacial. A Figura 6 mostra a janela de estabilidade eletroquimica de alguns
candidatos a eletrélitos sélidos para baterias de {fon de litio. Nela, ¢ evidente que os materiais com
condutividade mais alta na Figura 5 sio os que possuem menor janela de estabilidade
eletroquimica, sendo incompativeis com litio metalico (correspondente a voltagem zero em
relagdo ao litio metalico) e com catodos comerciais, que geralmente possuem voltagem maior ou
igual a 3,4 V »s. Li metalico.[7]

T oz T o o T -
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| LiTi,(PO,) |
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] Lis,PO, 5N,
| TGO, |
[ Li,GeO, |
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Li,Sns,
Li,,GeP.,S,,
Li,PS,
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Janela de estabilidade (V vs. Li metadlico)

Figura 6. Intervalo de estabilidade eletroquimica de varios materiais eletrélitos agrupados por
anion, com os binarios correspondentes para comparagao. Adaptado da referéncia [6].
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Outra causa da instabilidade do eletrolito é a possibilidade de reagir quimicamente
com o catodo, o que ocorre quando a energia de mistura dos dois é negativa. Essa mistura
também geralmente leva a formacdo de fases com alta resistividade ionica; quais fases serao
formadas dependem nao apenas do eletrélito, mas também da composi¢ao do catodo. O mesmo
eletrolito pode ser quimicamente estavel em contato com certos catodos, mas instavel com
outros, de modo que a escolha adequada do catodo também ¢ algo que deve ser levado em conta.
Calculos de termodinamica baseados em energias de formagao obtidas por DFT mostram que o
LiioGeP2S1z, por exemplo, tende a reagir com catodos contendo oxigénio, embora seja estavel
quimicamente em contato com catodos contendo enxofre [6].

Em vista da auséncia de eletrélitos que combinem alta condutividade i6nica de litio e
estabilidade em relacao aos eletrodos comerciais, ¢ necessirio continuar buscando novos
materiais que satisfacam ambos os critérios simultaneamente, ou elaborar estratégias para
aumentar a estabilidade dos eletrdlitos existentes, ou fazer modificagdes nos materiais atuais que
ja possuem estabilidade aceitdavel a fim de aumentar a condutividade deles. Todas as trés
possibilidades tém sido exploradas pela comunidade académica, mas aqui focaremos apenas na
terceira estratégia, visto que ela foi a abordagem adotada nos trabalhos que desenvolvemos. Na
secao seguinte, comentaremos brevemente sobre o material que foi alvo das nossas investigacoes.

1.4 Anti-perovskitas ricas em litio

As anti-perovskitas ricas em litio (do inglés Jthium-rich anti-perovskites) sao uma familia
de materiais descoberta recentemente (em 2012, por Zhao e Daemen [8]) com estrutura
perovskita, porém invertidas eletronicamente, isto ¢, com anions ocupando posi¢oes da estrutura
perovskita tradicionalmente ocupadas por cations, e vie versa (veja Figura 7). Esses materiais
possuem uma alta porcentagem de litio tanto molar quanto gravimétrica por férmula unitaria, o
que justifica a denominagao “ricas em litio”.

Em 2012, reportou-se que as anti-perovskitas Li;OCl e Li;OClysBros possufam
condutividade superionica, ultrapassando 10” S/cm a temperatura ambiente.[8] Este valor nio foi
replicado desde entdo, e acredita-se que tais materiais podem na verdade ter tido férmula quimica
LiOHCI, por exemplo [9]. Os valores obtidos desde entio variam entre 107 e 10* S/cm,
dependendo de como o material é processado. Entretanto, esses materiais possuem a vantagem
de ter compatibilidade com litio metalico, como pode ser visto na predigao tedrica mostrada na
Figura 6 e como também ja foi mostrado por trabalhos experimentais e outros trabalhos teéricos
[7-10]. Apesar de a compatibilidade prevista com os catodos comerciais nao ser boa [6], isso
pode ser contornado usando uma cobertura bem fina na interface entre ele ¢ o catodo, usando
algum eletrélito compativel com o catodo, mesmo que com baixa condutividade i6nica. Assim,
como essa familia de materiais possui outras caracteristicas desejaveis (tais como leveza,
atoxidade, baixa condutividade eletronica, baixo custo, boa estabilidade estrutural até cerca de
550 K e boa ciclabilidade) [14], o principal impedimento atual para a aplicagao comercial delas é a
condutividade de Li", que ainda possui uma desvantagem de duas ordens de grandeza em relagio
aos eletrolitos liquidos comerciais.

Nesta tese, usamos termodinamica estatistica e modelagem atomistica classica estatica
para estudar os portadores de carga e o transporte i6nico no LizOCl, um membro representativo
dessa familia de material, visando a obter /nsights que pudessem nos ajudar a apontar estratégias
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para aumentar a condutividade ionica das anti-perovskitas ricas em litio. Iniciaremos com um
breve resumo da fundamentacdo tedrica e dos métodos computacionais usados, para entao
apresentar e discutir os resultados e, por fim, sintetizar as principais conclusées obtidas com este
estudo.

Figura 7. Célula unitaria da anti-perovskita Li;OCl. Considerando a estequiometria tipica de
perovskitas simples, ABXj, os sitios A da estrutura perovskita sao ocupados pelos ions de Cl (em
ciano), os sitios B pelos de {ons de O* (em vermelho), e os sitios X pelos fons de Li* (em azul).
Fonte: proprio autor.
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2 FUNDAMENTACAO TEORICA E  METODOS
COMPUTACIONAIS

Neste capitulo discutiremos alguns conceitos basicos envolvendo defeitos pontuais,
que serao uteis para compreender os resultados, e alguns aspectos basicos da modelagem
computacional utilizada.

2.1 Defeitos pontuais

Na pratica, ndo existe cristal perfeito, pois o cristal pode reduzir sua energia de Gibbs
a0 aumentar sua entropia configuracional através da criacao de defeitos, sejam eles pontuais,
lineares, planares ou volumétricos. Em eletrolitos soélidos, a condu¢ao deve-se a migracao de
defeitos pontuais carregados.

Defeitos pontuais sao aqueles caracterizados por apenas um ponto na rede. Eles
podem consistir em sitios da rede vazios, ou vacancias, onde deveria haver um fon, mas nao ha;
ou fons em posi¢oes niao regulares da rede, os quais sao chamados de intersticios; ou a
substituicao de um atomo da rede por outro na mesma posi¢ao, ao qual chamamos impureza. A
Figura 8 mostra uma representa¢ao esquematica de uma vacancia. Muitas propriedades, como
luminescéncia, difusao e condutividade, sao influenciadas pela presenca desses defeitos. Daremos
aqui énfase apenas a condutividade.

Figura 8. Representacio esquematica de uma regiao de um cristal contendo uma vacancia.
Fonte: proprio autor.

Os defeitos podem ser formados tanto na cristalizacio quanto quando o cristal ¢é
aquecido. Neste ultimo caso, ocorre um aumento da mobilidade dos fons, fazendo com alguns
ions saiam de seus sitios, podendo ocupar vacancias ou sitios intersticiais. A Figura 9 ilustra um
mecanismo de formagdao de vacancias em uma rede monoatomica, ativado pelo aumento da
temperatura do cristal’.

2 Ao aumentarmos a temperatura do meio (reservatério térmico), o cristal ndo estard mais em equilibrio. Os defeitos
sao formados com o intuito de alcanga-lo, por meio da minimizacao da energia de Gibbs.
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Figura 9. Representa¢do esquematica do cristal de um dos processos de formagao de vacancias.

As setas indicam os saltos, onde a seta superior representa o primeiro salto realizado e a inferior,
o ultimo. Fonte: préprio autor.

Intersticios podem ser ‘intrinsecos’, caso os fons envolvidos sejam aqueles da propria
estequiometria do cristal, ou ‘extrinsecos’, caso contrario. As respectivas representagcoes
esquematicas encontram-se na Figura 10 ¢ na Figura 11. Pela combinac¢ao de vacancias e
intersticios, podemos gerar defeitos ligeiramente mais complexos, como os defeitos de Schottky e

o de Frenkel.
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Figura 10. Representagdo esquematica do cristal com um intersticio intrinseco (esquerda) e
extrinseco (direita). Fonte: proprio autor.

Figura 11. Representacao esquematica do cristal com uma impureza substitucional intrinseca
(esquerda) e extrinseca (direita). Fonte: proprio autor.
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O defeito de Schottky é caracterizado pela auséncia de uma férmula quimica
(molécula) inteira no bulk, quebrando a periodicidade da rede’. E importante ressaltar que os fons
integrantes do defeito de Schottky nao precisam estar imediatamente préximos uns dos outros —
embora esta seja, em geral, a situagao mais provavel (menos energética). Como a férmula quimica
¢ neutra, este defeito preserva a neutralidade de carga da rede. A Figura 12(a) mostra um
esquema do defeito de Schottky. O defeito de Frenkel é caracterizado pela auséncia de um fon do
seu sitio, compensada pela presenca de um fon semelhante em uma posicio intersticial, a fim de
preservar a neutralidade de carga4. A Figura 12(b) mostra um esquema desse defeito.

Figura 12. Representagiao esquematica do cristal com um defeito de (a) Schottky e (b) Frenkel.
Fonte: proprio autor.

Uma vez que abordamos alguns fundamentos sobre os defeitos envolvidos nos
resultados, discutiremos na proxima se¢ao alguns aspectos tedricos acerca do método utilizado
para a modelagem dos cristais estudados.

2.2 Modelagem computacional

A modelagem computacional de sélidos pode ser executada com base em calculos
quanticos ou classicos. Optamos pela modelagem classica para levar em conta o efeito de
temperatura com baixo custo computacional e curto tempo. O processo classico de modelagem
computacional atomistica estatica consiste nas seguintes etapas: obter uma parametrizagdo que
descreva o material (o que engloba a ado¢ao de um modelo i6nico e de um potencial de interagao
entre os fons, cujas coordenadas em geral sio conhecidas), encontrar o minimo de energia que
otimize a rede e, por fim, realizar os calculos que nos fornecerdo as propriedades desejadas. O
termo “estatica” define que apenas a energia potencial ¢ levada em consideragdo; o “atomistica”,
que nao estamos interessados em elétrons ou outras particulas subatomicas, e sim, em atomos
como um todo. [15] Tais calculos foram efetuados com o cédigo GULP, do inglés General Utility
Lattice Program.[12—16] A seguir discutiremos as etapas supracitadas de forma mais detalhada.

3 0O defeito pode ter sido gerado durante o crescimento do cristal, o que ¢ inevitavel, ou pela difusio de fons
correspondendo a uma férmula unitaria para a superficie.

4 O defeito pode ter sido gerado durante o crescimento do cristal ou pela migra¢ao do fon.
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2.2.1 Modelo ionico

Enquanto se considera ions pouco polarizaveis como sendo esferas macigas e
impenetraveis (fons rigidos), ja foi mostrado que para fons polarizaveis tal modelo niao fornece
uma representa¢ao adequada da polarizagaio da rede, resultando em wvalores ruins para as
polarizabilidades dos fons e constante dielétrica [20]. Para contornar essa questio, tem-se tido
grande éxito ao usar um modelo proposto por Dick e Overhauser [21], onde o atomo ¢
composto de um “nuicleo” ou “caroco” de carga X (formado pelo nucleo em si e pelos elétrons
fortemente ligados a ele), possuindo toda a massa do atomo, e de uma casca esférica de carga Y
(formada pelos elétrons fracamente ligados ao nucleo), conectados por uma forga restauradora
harmonica, ou seja, um potencial quadritico com constante de mola k. A Figura 13 ilustra esse
modelo. Tém-se, nesse caso, trés parametros a ajustar para cada {fon considerado: X, Y e k.

T casca-micles = 0 Tcasca-nicleo

® S

Figura 13. Representagao do modelo de casca e nucleo para um fon (a) nao polarizado e para um
(b) polarizado. As esferas internas representam nucleos, enquanto as externas representam as
cascas. A marca central em (b) indica a posi¢ao da casca. Fonte: préprio autor.

Como os fons utilizados nesse trabalho sio polarizaveis, foi utilizado o modelo de
casca e nucleo. Assim sendo, quaisquer interacdes de curto alcance deveriam, a priors, ser
consideradas nao entre dois fons pontuais, mas entre casca-casca (CC), casca-nucleo (CN),
nucleo-casca (NC) e nucleo-ntucleo (NN), conforme a Figura 14. No entanto, os nucleos
experimentam uma blindagem eletrostatica devido as cascas, sobrando apenas as interagoes CC.

Figura 14. Esboco das interacGes entre dois {fons descritos pelo modelo de casca e nucleo. Fonte:
proprio autor.
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2.2.2 Potenciais de interacao interionicos

As interagoes entre os fons podem ser tratadas por potenciais de curto e de longo
alcance. Uma combinagio desses nos fornecera o potencial resultante sobre cada par’ de fons.
Como um cristal é estavel, essa energia é obviamente negativa, representando um estado ligado.
Discutiremos a seguir as interacoes interionicas relevantes presentes nos materiais simulados.

2.2.2.1 Interacdo de Pauli

Quando ha aproximagao entre dois atomos (ilustrada na Figura 15), suas
distribuicoes de carga superpoem-se, havendo uma tendéncia para os elétrons de um atomo
ocupar em parte estados ja ocupados por elétrons do outro, o que nio ¢ permitido pelo principio
de exclusio de Pauli’. Assim, ocorte uma promogao parcial de elétrons a estados de alta energia
ainda nio ocupados dos atomos. Como a superposicao aumenta a energia total do sistema, esta
interagdo ¢é repulsiva.

Figura 15. Esboco das distribuigoes eletronicas de dois atomos (a) sem superposi¢ao e (b) com
superposicao. Fonte: proprio autor.

A energia de superposi¢ao depende da distribui¢ao radial de carga em torno de cada
atomo e, mesmo quando esta é conhecida, seu calculo a partir de primeiros principios é sempre
complicado [22]. No entanto, os dados experimentais podem ser bem ajustados por potenciais
repulsivos’ empiricos tais como

Born - Landé _ -n
Ui = Aij rij ©)

’r..
Born - Mayer l
U Yer — 4. J

b yexp(—-L). @

Pij
O potencial de Born — Landé ajusta melhor os dados experimentais de cristais
moleculares, onde ndo ha interacio eletrostatica. Nesse caso, o valor escolhido quase
universalmente para o parametro n ¢ 12. O potencial de Born — Mayer ¢ mais adequado para
cristais i6nicos (e foi, portanto, o utilizado neste trabalho). Além disso, ¢ o mais facil de justificar

do ponto de vista tedrico, visto que a repulsao entre densidades eletronicas sobrepostas assume

5> Levando em conta apenas intera¢des de dois corpos.
¢ Este principio nos diz que dois férmions ndo podem ocupat o mesmo estado quantico.
7 Quando usados juntamente com o potencial atrativo de Van der Waals, citado na se¢ao 2.2.2.2
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uma forma exponencial a distancias razoaveis. O parametro A determina a intensidade da
interagao, enquanto o p estipula o alcance desta.

2.2.2.2 Interacdo de Van der Waals - London

A configuracdo eletronica dos fons corresponde a cascas eletronicas fechadas, com
alguma distor¢ao préxima a regido de contato com atomos vizinhos, conforme estudos de
distribui¢oes eletronicas usando raios-X [22]. No entanto, pode acontecer num dado momento
de o {on estar com sua nuvem eletronica levemente deslocada em relacao a distribuiciao natural,
estando entdo momentaneamente polarizado. Por inducdo elétrica, este fon ird provocar a
polarizacio do fon vizinho®, resultando uma atracio fraca’ entre estes, chamada intera¢io de Van
der Waals ou de London. Tal interacio é um efeito quantico e independe de qualquer
superposicao de densidades de carga para existir [22].

Pode-se mostrar usando calculo variacional que a energia potencial é proporcional ao

inverso da sexta poténcia da distancia entre os dois {ons [22].
Van der Waals Cij .
Uj; =6 L#F] 5)
ij

sendo, portanto, uma interagao de curto alcance. Apesar de ser a principal interagao atrativa em
cristais de gases inertes e de muitas moléculas organicas, em cristais ionicos, onde também se
encontra presente a interacao coulombiana, sua contribui¢do para a energia da rede ¢ da ordem

de apenas 1 ou 2 % [22].

2.2.2.3 Interagdo de Coulomb

A interagao de Coulomb ¢é uma interacio de longo alcance que influi sobre
praticamente toda a estrutura cristalina, sendo responsavel pela maior contribuigao para a energia
interna da rede. F atrativa entre fons de cargas opostas e repulsiva entre fons de mesma carga. Sua
forma é:

2
ZiZje
)
47T€0Tij

©)

onde Z; ¢ a relacdo entre a carga do i-ésimo fon e a carga elementar, e ¢ a carga protonica ¢ €g ¢ a

Coulomb _

permissividade elétrica do vacuo.

Apesar de sua forma simples, sua contribuicdo (denominada energia de Madelung)
para a energia interna total da rede é a mais dificil de ser determinada para sistemas periédicos. A
razao pode ser entendida com a ajuda da Figura 16: a interagao entre um fon de referéncia A (de
carga ) e certo fon B (de carga Q), contido numa casca esférica imaginaria de raio 7 com
origem em A, decai com o inverso da distancia 1 entre eles, enquanto o nimero de fons do

mesmo tipo de B nessa mesma casca esférica' é 4mr2(, onde { ¢ a densidade superficial de fons
na casca esférica, que suporemos constante. Por conseguinte, a energia potencial devido a
interacao de Coulomb entre o fon de referéncia e cada casca esférica ¢ proporcional a 7

8 Ou seja, dara origem a um dipolo induzido.
9 Comparada a interacdo coulombiana.
10°E, consequentemente, o numero de intera¢oes entre A e fons da casca esférica.
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Figura 16. Corte transversal de uma casca esférica de raio 7 centrada no fon de referéncia 4 e
contendo fons do tipo B. Fonte: proprio autor.

oulomb (7‘)

Podemos notar entdo que ao tentarmos somar U q sobre todas as cascas

esféricas a energia potencial total do {on de referéncia diverge, isto é,

Coulomb _ Coulomb —_ M Z
ugetont = ) Vg & L7 ®)
T T

— Ugoulomb — +00,
Uma vez que um cristal ideal ¢ infinito.

Para contornar esse problema, a aproximag¢ao usada pelo GULP é o método da
soma de Ewald para materiais tridimensionais. O potencial de interacao eletrostatico
experimentado por um fon na presenca de todos os outros fons de determinada sub-rede'' do
cristal ¢ computado como a soma de dois potenciais. O primeiro ¢ aquele que seria produzido
pot uma estrutura com uma distribuicao gaussiana de carga localizada no sitio de cada ion, com o
mesmo sinal deste. O segundo é aquele de uma sub-rede de cargas pontuais com uma
distribuicao gaussiana adicional de sinal oposto superposto a cada carga pontual. E importante
mencionar que devido ao fato de o potencial experimentado pelo fon de referéncia nao ser
afetado pela sua propria distribuicdo de carga, esta também nao contribuirda para nenhum dos
dois potenciais. A Figura 17 ilustra a distribui¢do de carga para cada uma das duas partes do
potencial.

A escolha desse método deve-se basicamente ao fato de que, com uma escolha
apropriada do parametro que determina a largura de cada pico gaussiano, podemos obter uma
convergéncia muito boa das duas partes a0 mesmo tempo, uma no espago real e outra no espago
reciproco. As distribui¢bes gaussianas cancelam-se completamente ao tomarmos a soma dos dois
potenciais, de forma que a rapidez da convergéncia depende do parametro de largura, ao passo
que o potencial total independe deste! Ao repetirmos tal procedimento para todas as sub-redes
do cristal, obtemos a energia potencial total devido a um fon.

11'Uma sub-rede ¢ formada por fons do mesmo tipo.
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Figura 17. Distribuicdo de cargas para cada uma das duas partes em que o potencial ¢ separado.
A gaussiana tracejada nio ¢é levada em conta no potencial. Os tragos verticais representam as
cargas pontuais. Fonte: proprio autor.

2.2.2.4 Potencial de Buckingham
Utilizamos neste trabalho um potencial interidnico que tem por muito tempo sido
bem sucedido em modelar as interagdes em cristais idnicos, englobando as trés interagoes citadas:

_ y7Coulomb Buckingham
Uiy = Uy + Uy : )
onde
Buckingham __ ;yBorn- Mayer Van der Waals
U, =U;; +UY . (10)

Em vista do curto alcance do potencial de Buckingham, foram consideradas apenas
as interacOes anion-anion e cation-anion deste, pois os cations estao a distancias “grandes” uns
dos outros. Além disso, a fim de reduzirmos o custo computacional, trunca-se o alcance do
potencial de Buckingham, considerando-o nulo a partir de determinada distancia. Esse é um
procedimento a ser realizado com cautela, certificando-se de que o potencial seja realmente
desprezivel a partir da distancia de truncamento e que tenha atingido a convergéncia. Caso
contrario, isso acarretara descontinuidades na hiper-superficie de energia potencial, que refletira,
por sua vez, em problemas ao buscarmos um ponto de minimo nessa superficie.

Podemos notar a presenca de trés parametros ajustaveis (4, p e C) para cada par de
fons ao explicitarmos o potencial resultante:
plicit pot 1 Itant
2
_ Zl-Zje T'l']' CU

=2t Ay exp | ——L | - =L, (11)
t t 6

4me Ty Pij Ty

No entanto, estes parametros sao iguais para cada tipo de par, contanto que nao haja diferenca de
coordenagao entre ions do mesmo tipo.

2.3 Obtengdo dos parametros

De posse dos parametros do potencial de Buckingham e dos parametros do modelo
de casca, podemos entdo calcular a energia da rede, a partir da qual chegamos as propriedades
fisicas e a estrutura do cristal estudado. A obten¢ao dos parametros ¢ empirica, sendo feita com
base no ajuste de propriedades fisicas obtidas experimentalmente.
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Na pratica, o algoritmo a ser seguido para a obten¢io dos parimetros é: (a)
fornecemos a estrutura inicial e parametros iniciais ao GULP; (b) este minimiza a grandeza
termodinamica adequada e (c) calcula as propriedades fisicas e estruturais; (d) comparamos as
propriedades calculadas com as experimentais (por meio de observacgdo direta); (e) caso os erros
modificamos ligeiramente um ou mais parametros; (f)

b

nio forem suficientemente pequenos'
repetimos os passos b — e até que os erros sejam pequenos; (g) para refinar os valores dos
parametros, efetuamos um ajuste de minimos quadrados, que nos fornecera o valor final destes.

2.4 Meétodo de Mott-Littleton

Ha duas metodologias amplamente usadas para executar calculos de defeitos em
solidos: o método de supercélula e o de ‘aglomerado embutido’ (embedded cluster). No primeiro,
constroi-se uma supercélula contendo varios atomos, inclusive o defeito, sendo que esta fard o
papel de célula unitaria e sera otimizada em relagdao a todas as posi¢oes atoOmicas, enquanto no
segundo otimizamos um aglomerado esférico de atomos (embutido no cristal) contendo o
defeito, em relagdao ao deslocamento dos atomos. O uso de ‘aglomerados embutidos’ ¢ ideal para
o limite em que a dilui¢ao dos defeitos no cristal é infinita, enquanto o método de supercélula é
mais apropriado para altas concentra¢oes de defeitos, onde existem interagOes significantes entre
defeitos.

Ambos os métodos foram utilizados neste trabalho. Como o método de supercélula
consiste apenas na consideracao de uma célula unitaria de dimensdes maiores, discutiremos aqui
apenas o método ‘aglomerado embutido’, melhor conhecido como método de Mott-
Littleton,[20,21] baseado na estratégia de duas regides. Tal método consiste em dividir o cristal
que circunda o defeito em duas regioes esféricas conhecidas como regides 1 e 2. Na primeira,
todas as interacGes sao consideradas e permite-se explicitamente o relaxamento dos fons em
resposta ao defeito. A principio poderfamos pensar em atribuir um valor de varias dezenas de
angstroms ao raio da regiao 1, de forma que a aproximacao utilizada fosse a melhor possivel.
Entretanto, a partir de determinados raios, essa converge para certo valor. Todavia, exceto no
caso de defeitos de alcance bem curto, geralmente nao é possivel atingir o grau de convergéncia
desejado por simplesmente aumentar o raio da regiao 1. Contorna-se esse problema pela divisao
da regiao 2 em duas partes: 2a e 2b.

Na regiao 2a, ¢ dada permissao parcial para o relaxamento de fons, contudo de uma
forma computacionalmente mais economica. Assume-se que os fons estao situados em um pogo
harmoénico e estes, subsequentemente, respondem a for¢a do defeito de acordo com essa
aproximacao. Ja na regiao 2b (que se estende ao infinito) apenas a polarizacao implicita de sub-
redes ¢ considerada, ao invés de deslocamento de fons individuais. Antes de comecarmos a
calcular a energia de Gibbs dos defeitos, foram determinados os raios de convergéncia, evitando
custos computacionais maiores que os necessarios. A Figura 18 apresenta um esquema das

regides. Neste trabalho, foram empregados os valores 16 e 18 A para os raios das regides 1 e 2a,
respectivamente.

Hé ainda um aspecto importante a ser considerado. E importante que nio haja
nenhum fonon de frequéncia imaginaria na zona de Brillouin, caso contrario os deslocamentos na
regiao 2 podem corresponder a um equilibrio harmoénico instavel. A presenca de tais modos ¢ a
causa mais comum de resultados nao fisicos, como energias de formacao de defeitos de Schottky

12 De preferéncia, menores que 1%.
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ou de Frenkel negativos. Como a presenca de defeitos diminui a simetria localmente, um calculo
de Mott-Littleton pode encontrar instabilidades nao aparentes globalmente no cristal. Assim,
vemos que tal calculo é bastante sensivel a adequagao do conjunto de potenciais empregados.

Regido 1

Regiao 2a

Regido 2b

Figura 18. Representacao das duas regides. A esfera interna representa um defeito, a
intermediaria representa o contorno da regido 1, a esfera mais externa, a regido 2a, enquanto a
regiao 2b tende ao infinito. Reproduzido da referéncia [25].

2.5 Incorporagio da temperatura

No regime de baixas temperaturas, os atomos da estrutura cristalina executam
vibragdes em torno dos seus sitios da rede, as quais serdo puramente harmoénicas no limite do
zero absoluto. Essa situag¢ao é mais bem descrita através do uso de dindmica de rede, que é o
método quasi-estatico para tratar uma rede vibrante. Ao passo que a temperatura aumenta, 0s
movimentos tornar-se-ao progressivamente anarmonicos. Em principio, podemos lidar com isso
pelo uso de corregoes anarmonicas a dinamica de rede harmoénica a fim de permitir o
acoplamento fénon-fonon.

No entanto, quando a temperatura torna-se suficientemente alta para que possa
ocorrer difusdo, é necessario usar outro método. Se forem requeridas informacoes detalhadas
concernentes aos movimentos atomicos e a propriedades relacionadas, entdo o método escolhido
¢ a dindmica molecular, que propaga as equagdes de movimento de Newton através do tempo
usando um formalismo de diferencas finitas. Portanto, ela retém as funcdes de correlacao de
tempo e as trajetérias de todos os atomos. Sua vantagem é que os efeitos anarmonicos sao
completamente incluidos. Entretanto, como trata os atomos como particulas classicas, ndo é um
bom método para baixas temperaturas, pois ndo leva em conta a quantizagao da vibragao e da
energia do ponto zero a menos que o formalismo de integral de caminho seja empregado.
Podemos notar entao que as dinamicas de rede e molecular sao complementares nas suas regides

de aplicabilidade.

Como ¢ possivel calcular a energia de Helmholtz para uma dada estrutura como
funcao da temperatura através da determinacao da funcao de particao vibracional devido aos
fonons, um método natural de determinar a dependéncia da estrutura com a temperatura ¢
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através da minimizagdo da energia de Gibbs, usando a aproximacdo quasi-harmoénica
(estatica), que assume que as frequéncias vibracionais podem ser determinadas como se os
atomos estivessem vibrando puramente de forma harmonica, enquanto os parametros de rede
sao ajustados para minimizar a energia de Gibbs. Utilizamos adicionalmente outra aproximagao,
conhecida como Zero Static Internal Stress Approximation (ZSISA), na qual apenas os parametros de
rede sdo ajustados para minimizar a energia de Gibbs, considerando o efeito sobre os graus de
liberdade internos como sendo menos importantes. Estudos anteriores indicaram que essa ¢ uma
aproximagao razoavel pelo menos até metade do ponto de fusdo, embora os resultados sejam
bastante sensiveis aos potenciais de interagao adotado [15]. Assim, o melhor teste para a validade
do método ¢ verificar se ele é capaz de reproduzir os dados experimentais na faixa de
temperaturas considerada.

Como o calculo de defeitos pontuais nio envolve dependéncia temporal e também
desejamos incorporar temperaturas bem superiores a 0 K, utilizamos a minimizac¢ao da energia de
Gibbs juntamente com a aproximacao ZSISA. Além disso, antes de cada minimiza¢ao da energia
de Gibbs, foi feita uma otimizagao estatica com a finalidade de comegar a minimizagao da energia
de Gibbs de um ponto mais préximo do minimo, reduzindo o tempo de simula¢io”.

2.6 Minimizag¢io da energia (otimizagao da rede)

Conforme ja mencionado, o GULP calcula as coordenadas e os parametros de rede.

Isso ¢ feito a partir da exigéncia de que a estrutura esteja em equilibrio estavel, requerendo que a

forca resultante sobre cada fon do material seja nula, o que ocorre caso o gradiente da energia
¢ > g g

potencial calculada com base nos potenciais utilizados seja nulo, ou seja, atingindo um minimo da

energia da rede, que ocorre para os pontos'* estacionirios da hipersuperficie de energia. O ponto

de corte para a norma do gradiente foi de 0,0001 eV / A para a parametrizagao utilizada, sendo
estes pontos considerados minimos. Considerando um equilibrio termodinamico, minimizamos a
energia de Gibbs G'. O método escolhido para determinar tanto os pontos de minimo quanto os
de ponto de sela foi o RFO, uma vez que ele permite a escolha explicita de quantos autovalores
imaginarios da matriz dinamica possui a configuracao visada.

2.7 Obtengao de concentragdes de defeitos por termodinamica estatistica

Nessa secdo mostraremos como obtivemos as expressdes analiticas para as
concentragoes dos defeitos termicamente ativados considerados nesta tese. O procedimento
basico ¢ escrever a energia de Gibbs do cristal contendo os defeitos sendo considerados e em
seguida minimizar analiticamente a energia de Gibbs em relacao ao nimero de defeitos, o que

13 A otimizac¢do da energia livre é¢ mais demorada que a otimiza¢io da entalpia (estatica).

14 Um ponto (posicdao) na hipersuperficie de energia potencial é univocamente determinado pelas coordenadas de
todos os fons da célula unititia e pelos parametros de rede (a, b, ¢, a, § e y). Portanto, a priori, a energia seria uma
funcio de 3z + 6 coordenadas generalizadas, onde z é o numero de fons na célula unitiria. Entretanto, podemos
utilizar as restricbes impostas pelo grupo espacial de simetria e pelo proprio tipo de estrutura (cubica, hexagonal etc.)
do cristal, para reduzir razoavelmente o nimero de coordenadas generalizadas — fixando 4ngulos e/ou igualando
parametros de rede. Além disso, calculos realizados assumindo o volume constante (ou seja, parametros de rede
fixos) reduzem em seis o numero de variaveis.
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nos fornece diretamente nimero de defeitos por unidade de volume na condigao de equilibrio
termodinamico (seja estavel ou metaestavel).

A energia de Gibbs do cristal com defeitos ¢ a soma da energia de Gibbs do cristal

perfeito, Gy, e a variacao da energia de Gibbs do cristal devido a presenga dos defeitos, Gg:

G =Gy + Gy, (12)

A variagao da energia de Gibbs pode ser escrita como:
Gd = Hd - TSd, (13)
onde Hy e Sy sdo, respectivamente, a entalpia e a entropia de formagio do conjunto de defeitos

(variagdao na entalpia e na entropia do cristal associadas a formag¢ao do conjunto de defeitos), e T
¢ a temperatura absoluta. A entropia de formacdo de defeitos possui duas fontes: uma

. con . N . . . . . .
configuracional, S 4 (devido as muitas formas de distribuir os defeitos ao longo do cristal), e

uma vibracional, Sglb (variagdo na entropia do cristal devido a mudanga dos modos vibracionais
causados pela presenca de defeitos). Entiao, podemos escrever:

Gq = Hy — TSZ? — TS5, (14

Substituindo a equagao (14) na (12), a energia de Gibbs do cristal pode ser expressa como:

G =Gy +Hyg— TS5 — TS, (15)
Considerando que a entalpia total é composta pela soma das entalpias de formagao
dos defeitos individuais (que estamos definindo aqui como sendo defeitos pontuais ou mesmo
associagdes de poucos defeitos pontuais) presentes no cristal, e que a entropia vibracional total é
composta pela soma das entropias vibracionais de formacgao dos defeitos individuais, podemos
expressar a energia de Gibbs como uma func¢ao dos nimeros de defeitos de cada tipo:

G({na}) = Go + z Nghg — Tz nasgib - Tscclonf({na}) = (16)

-

G(tne)) = Go+ ) nega — TS (1)) a7

onde ng é o nimero de defeitos (pontuais ou associagdes) do tipo @; e hg, sy

entalpia, a entropia vibracional e a energia de Gibbs de formacao de um defeito individual do tipo

€ gq S20 a

. ~ . .. A . con
@, respectivamente. Na equacdo acima explicitamos a dependéncia de G e de S, T com os

numeros de defeitos de cada tipo, usando as notagoes

G({ng) = G(ny,my, ...) 5 (18)
S (ned) = S (namy, ) (19)

A energia de Gibbs g, de formagio de cada tipo a de defeito pode ser calculada por
modelagem computacional através do método de Mott-Littleton. Porém, tais calculos nao
incluem o termo configuracional no calculo da entropia (uma vez que o foco do calculo é um
defeito individual, ndo o conjunto de defeitos presentes no cristal), e entdo ele tem que ser
calculado analiticamente usando termodinamica estatistica.

E comum haver vinculos relacionando os nimeros de defeitos de diferentes tipos,
geralmente, advindos de equacles de neutralidade de carga. Esses vinculos possuem, por
exemplo, a forma:
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Z agng = C, (20)

a
onde os termos @, sdo coeficientes ¢ € ¢ uma constante. Nesse caso, apds a aplicacio dos
vinculos a equagao (17), ela tomaria a forma a seguir:

-

G(tned) = Go+ €'+ ) nq ) bags —TSE™ (nad) 2
a A

onde 4 sio tipos de defeitos, os termos by sdo coeficientes que aparecem devido ao emprego das
equacoes de vinculo e €’ é uma constante, também proveniente delas. Deve-se observar que o
somatorio na equagao (21) agora é sobre um numero reduzido de tipos distintos @ de defeitos,
uma vez que as equagoes de vinculo foram usadas para eliminar alguns deles da equagao original

(17).

Uma vez que obtivemos a energia de Gibbs do cristal com defeitos como uma
funciao do numero de defeitos de cada tipo, podemos minimiza-la, igualando o gradiente dela (em
relagao aos nimeros de defeitos) a zero. Isso nos fornece um conjunto de equagdes do tipo

conf
26} z %2 g, 0S8 D) -

Ony

1 aSconf u
B z baga = —# , (23)

14

onde 8,4y ¢ o delta de Kronecker e B = (kgT)™*, como usual. A forma completa de cada uma
dessas equagdes (23) é obtida calculando e em seguida derivando a entropia configuracional. A
expressao analitica dessa entropia nao foi explicitada na equagao (23) por ser diferente para cada
material, além de ser dependente dos tipos de defeitos envolvidos e de quais posigdes tais
defeitos podem ocupar na rede cristalina. Logo, tal calculo deve ser feito para cada caso
particular.

Ap6s a obtenc¢ao da forma completa de cada uma das equacdes (23), o conjunto delas
constitui um sistema onde o nimero de equagoes é o mesmo de variaveis. Logo, tal sistema pode
ser resolvido e tem solugdo unica (ou seja, é um sistema “possivel determinado”), embora as
equagdes que compoem esse sistema possam estar acopladas. A solucdo consiste nos valores para
os numeros de defeitos de cada tipo (por unidade de volume) em fun¢iao da temperatura. Tais
valores podem por fim ser divididos pelo numero de formulas unitarias do cristal (por unidade de
volume), o que nos da as grandezas inicialmente desejadas: as concentra¢oes de defeitos de
diversos tipos. As concentragoes dos tipos de defeitos que foram eliminados da equagao (17) pelo
uso das equagoes de vinculo podem ser obtidos simplesmente substituindo nessas equagdes de
vinculo as concentragoes dos tipos presentes na solugao final.

Ressaltamos que, devido ao possivel acoplamento entre as equagdes que compdem o
sistema de equagdes a ser resolvido, nem sempre é possivel obter uma solucao analitica. Nesse
caso, métodos numéricos podem ser usados para resolver o sistema.

Uma vez que o procedimento algébrico acima pode ser um tanto abstrato,
aplicaremos ele a seguir para os varios tipos de defeitos termicamente ativados estudados neste
trabalho, sempre para o caso do material cristalino Li;OCl. A primeira aplicagao abaixo ¢ feita de
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forma mais detalhada, para facilitar o entendimento do procedimento, enquanto nas demais sao
omitidos alguns passos intermediarios analogos aos da primeira aplicagdo, visando a concisao.

2.7.1 Concentracao de defeitos de Schottky de LizOCl
No caso do defeito de Schottky de Li;OCI, a equagio (17) assume a seguinte forma:

G(nLirnO'nCl»nLi30Cl) = Go + ny;91i + NoJo + Nada

conf
+nyi0c190i0c0 — TSg " (Mui Mo, e Nuizoct) »
onde ny;, por exemplo, é o nimero de vacancias de Li" geradas pelo defeito de Schottky de

(24)

LizOClL, nyi,oc1 € o nimero de novas moléculas de Lis;OCI criadas na superficie do cristal (ou nos
contornos de grao) pelo defeito de Schottky de LisOCl, g;; ¢ a energia de Gibbs de formagao de
uma vacancia de Li" e gpi,0¢1 € a energia de Gibbs de rede do LisOCI por férmula unitaria

(energia de formac¢ao de uma molécula de Li;OCI).

Levando em conta que no defeito de Schottky as propor¢oes adequadas sio

Ni-Np:Ney: nLl'BOCl =3:1:1:1 y (25)

entdo as equagdes de vinculo sio:

Ny = 3Nioct» (26)
No = Nyizoct » 27)
Ncr = Nyizoct - (28)

Assim, a equacdo (21) assume a seguinte forma:

G(nLi3OCl) =Gy + nLi30Cl[ 39Li + 9o + ga + gLi30Cl] - ngonf(nuwcz) , (29
de forma que agora a energia de Gibbs do cristal com defeitos é uma fungdo de apenas uma
variavel. Portanto, s6 teremos uma equagao do tipo (23), que sera

1 asfzonf(nugocl)

,3[ 39Li + 9o+ 9o + gLL'3OCl] = Ky (30)

anLi30Cl

O termo entre colchetes é definido como a energia de Gibbs de formacio de um
defeito de Schottky gLSi3 ocl» 1sto €, a variagao na energia de Gibbs do cristal associada a remocao
de uma molécula de Li;OCl do bulk (resultando nas vacancias dos fons envolvidos), com a
subsequente alocag¢ao dela na superficie (ou nos contornos de graos) do cristal:

gfig,ocz =391 + 9o + gei + Jrizoct - 31
Além disso, sabemos que o nimero de moléculas de Liz;OCI realocadas para a superficie ¢ igual

a0 nimero nfi3 oc1 de defeitos de Schottky de Li;OCl:

niioct = Niizoct - 32)
Substituindo as equagdes (31) e (32) na equagao (30), temos entio:

confr._ s
105, Niioct

ﬁgfi30Cl = ko . (33)
B

S
anLi3oa
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Essas duas ultimas substituigdes nos permitem expressar equagdo diretamente em termos do
namero de defeitos de Schottky de Li;OCI e da energia de Gibbs formacio de tais defeitos, o que

¢ adequado, uma vez que o que estamos buscando obter é a concentracao dos defeitos de
Schottky de Li;OCL

Resta agora calcular a entropia configuracional, para que possamos deriva-la e em
seguida substituir na equacao (33). Para isso, calcularemos primeiro o nimero de estados 035
> Liz0Cl

distintos acessiveis as vacancias geradas pelo defeito de Schottky de Li;OCl no cristal (nimero de
configuracbes distinguiveis entre si nas quais podemos organizar tais vacancias ao longo do
cristal), e em seguida obteremos a entropia pela relagao

S =kzIn(Q). (34)
Levando em conta que o Li;OCl sem defeitos possui Ny;, Ng e N¢; posiges regulares da rede
(por unidade de volume) onde vacincias de Li*, O e CI, respectivamente, podem ser formadas,
o nimero total de estados sera

N;! Np! Ng!

—n)ing! (No —no)ing! (N —ne)d!ng!
Notamos, porém, que o numero de estados esta em funcio de trés variaveis, e nenhuma delas é o

Diisoc = - (35)
l

nimero de defeitos de Schottky, de forma que faremos uma mudanca de variaveis usando as
equagdes de vinculo (26), (27) e (28), juntamente com a equacao (32). Além disso, levando em
conta que a relagdo estequiométrica entre os numeros de fons de cada elemento por volume
unitario no Li;OCl é

NpitNo:Ng: N =3:1:1: 1, (36)
onde N ¢ o nimero de férmulas unitarias do LisOCl por unidade de volume, podemos também
usar as seguintes equagdes de vinculo na equagao (35):

N;; = 3N, (37)
No =N, (38)
No =N. (39)
Apbs as substitui¢bes citadas acima, obtemos:
oS _ (BN)! [N!]? “0)
LizoCl = 2 2
(3N - 3nfi30cz)! (3”1§i30c1)! [(N - nfigoa)!] [nfigocz!]
de forma que a expressao para a entropia nos leva a:
Sc(i:onf("f' oct)
S === = In[BN)!] + 2In(N) — In[(3N = 3n5;,0¢))!] )
B

- ln[(3nfi3ocz)!] - ZZn[(N - nfig,oct)!] - Zln(nfiwa!) .
Uma vez que o numero de férmulas unitarias do Li;OCl por unidade de volume é da ordem de
10%, ¢ vélida a aproximacio de Stirling,

In(XH)~XIn(X) - X, (42)
que pode ser usada para eliminarmos os fatoriais:
Sconf nS-
) =3NIn(3N) — 3N 4+ 2NInN — 2N (43)

kg
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—(3N = 3nf1,00) IN(3N = 3ni;,0c1) + 3N = 315,001
=3n3i,00 I0(3n%1,001) + 31,000 = 2(N = nii0c) (N = nii0c1)
+2(N — nfigocz) - znfiwam("figoa) + 213 001 -

Basta agora derivar a equagao (43) em relagdo a nfi30a:

1 asgonf("fima)

= 3In(3N - 315, o)) — 310(3n5;,0c)

kg a"figocz A
+2In(N — nfi30a) - Zln(nfigoa) =
1 aSSO"f(nf- oct)
= == 5In(N —n};.0c) — 5In(nf1,001) = 4
B IMNLioct
iaS;onf (nls:i30Cl) =51n [Wl (46)
kg Onjioc Miioct

Levando em conta que, por unidade de volume, o nimero de defeitos de Schottky de Li;OCl é
muito menor que o numero de férmulas unitarias de Li;OCl, a equagao (46) pode ser simplificada

para:
lasg"”f(nfhoa) _ SInl 1 l 7
kp anfi3ocz Ufi3ocz ’
onde
s
Niioct
Wfigocz = (48)

¢ concentragao de defeitos de Schottky. A validade da ultima aproximagdo é verificada a partir
dos valores numéricos obtidos posteriormente para a concentragdo de defeitos. Se a
concentra¢ao calculada for da ordem de 1, a conta que segue abaixo deve ser refeita partindo da
equagao (46) na sua forma integral, sem o uso da aproximacao.

Finalmente, substituindo a equacido (47) na (33), podemos obter a expressao analitica
para a concentragao de defeitos de Schottky de Li;OCl em termos da temperatura e da energia de
Gibbs de formagao do defeito de Schottky:

s 1
BY9rizoct =5In|— = (49)

NLizoct

S ﬁgLSi3oa
NLizoct = €XP —— 5 )|

(50)

Podemos ainda expressar esse resultado em termos da concentragio 1p; de vacancias de Li"
criadas por esse defeito:

(51)

ﬁgfig,oa
NLi = €Xp T 5

onde
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n 3nLl oct
NLi = Wl = T3 7]513061 (%2

Vale a pena notar que o termo da energia de Gibbs de formagao do defeito de
Schottky de Li;OCl aparece dividido por 5, o numero total de defeitos pontuais compondo este
defeito de Schottky. Isso ¢ usual, o que justifica os valores numéricos das energias de formagao
de defeitos neutros termicamente ativados geralmente serem apresentadas (e comparadas entre si)
ja divididas pelos respectivos numeros de defeitos pontuais que os compdem, como na Figura
27 (mais adiante, na pagina 60).

2.7.2 Concentracao de defeitos de Schottky de LiCl

No caso do defeito de Schottky de LiCl, a equagao (17) assume a seguinte forma:

Gy, nepnyic) = Go + g + neder
+ — TS5
Nyici9Lict d (Myi e Nyict)

onde ny;, por exemplo, é o nimero de vacancias de Li" geradas pelo defeito de Schottky de LiCl,

(53)

Nyici € o nimero de moléculas de LiCl criadas na superficie do cristal (ou nos contornos de grao)
pelo defeito de Schottky de LiCl, g;; ¢ a energia de Gibbs de formac¢io de uma vacancia de Li" e

Iric ¢ a energia de Gibbs de rede do LiCl por férmula unitaria (energia de formagao de uma
molécula de LiCl).

Levando em conta que no defeito de Schottky de LiCl as propor¢des adequadas sao

Npi:Nep:Npict = 1:1:1 , (54)

entao as equagdes de vinculo sio:
Ny = Nyict » (55)
Ner = Nyict » (56)

Assim, a equagdo (21) assume a seguinte forma:

G(nyic)) = Go + nuicil us + g + Guic) — TS (uic) (57)
de forma que agora a energia de Gibbs do cristal com defeitos ¢ uma fun¢ao de apenas uma
variavel. Portanto, s6 teremos uma equagao do tipo (23), que sera

1 255" (nfie))

B gfia k (58)
B

OMicy

onde g;;c; ¢ a vatiacio na energia de Gibbs do cristal associada a remogio de um par Li* - CI do
bulk (resultando nas vacancias dos ions envolvidos), com a subsequente alocagio deles na
superficie (ou nos contornos de graos) do cristal, na forma de uma subfase de LiCl:

Iiict = 9ui + geu + Guict - (59)
Além disso, usamos o fato de que o nimero de moléculas de LiCl formadas na superficie ¢ igual

a0 nimero n7; de defeitos de Schottky de LiCl:

nficz = Nyc - (60)
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O Li;OCI sem defeitos possui Ny; e N¢; posicoes regulares da rede (por unidade de
volume) onde vacancias de Li" e CI, respectivamente, podem ser formadas. A relagio
estequiométrica entre os numeros desses fons por volume unitario no Li;OCl é

Npi:Ne:N =3:1:1, (61)
onde N é o nimero de férmulas unitarias do Lis3OCI por unidade de volume, de modo que as
equagoes de vinculo correspondentes sao:

Ny = 3N, (©2)
No =N. (63)
Logo, o numero total de estados sera
(3N)!N!
_QLS. o= , (64)
l (3N - "ficz)! (N - nficz)! (7112
de forma que a expressao para a entropia nos leva a:
Sconf TlS-
S (iict) _ In[(3N)!] + In(NV) — In[(3N — nie;)!]
ks (65)
—In[(N = njicr)!] = 2In(njie,t) =
conf 5 )
p Miict) _ 3y In(3N) — 3N + NIn(N) — N — (3N — njic;)In(3N — nj;¢;)
B (66)
+(3N = njic) = (N = i) In(N = njcy)
+(N = njic;) = 2njicin(niic) + 2niic; -
Derivando a equacio acima em relacio a 1n7;¢;, temos:
1 9855°™ (n;
—M = In(3N = nji;) + In(N — njy;) — 2In(niye) = 67)
kg Ny
1 asconf SlCl) I(3N nLlCl)(N nLlCl)l (68)
kB MGy nici

Assumindo agora que N > n3;¢;, ficamos com:

1 asconf SlCl) 77Lza
—2In ) (69)
kB d nucz \/§

onde

”lS:iCl
Mict = N (70)
¢ concentracao de defeitos de Schottky de LiCl.

Finalmente, substituindo a equag¢ao (69) na (58), obtemos a expressao analitica para a
concentra¢ao de defeitos de Schottky de LiCl em termos da temperatura e da energia de Gibbs de
formacao desse defeito:

ﬁgficz> _ %)

Niict = V3 exp (‘ >
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Podemos ainda expressar esse resultado em termos da concentracio 1; de vacancias de Li"
criadas por esse defeito:

2

S
N = V3 exp <— %) , (72)

onde

S
Ny Niict s
Mi = =~y = Mct- (73)
Notamos que o termo da energia de Gibbs de formagao do defeito de Schottky de
LiCl aparece dividido por 2 (nimero de defeitos pontuais que o compdem), o que era esperado,
conforme discutido na secao anterior.

2.7.3 Concentragao de defeitos de Schottky de LiCl (associa¢ao inclusa)

Se agora considerarmos que as vacancias de Li" e Cl' do defeito de Schottky de LiCl
nao necessariamente estdo dissociadas e levarmos em conta os N estados acessiveis para
associacio (caracterizados aqui pelas diferentes distancias possiveis que a vacancia Li* pode estar
da vacancia de CI a qual esta associada), cada um fornecendo uma energia de Gibbs de formagao
do defeito de Schottky de LiCl associado (gcp4+1i)i, entdo a equagao (17) assume a seguinte
forma:

G (NLi 000 Ncroor (Mere1i)1r o a1 io oo Mererd v Mict) = Go + Ny GLieo
+cre09cre0 T Mersri)1@creri)1 + -+ Mernd)i@Gereri)i +
+(er+Lidn G+ + NLiciGLict

conf
—TS, (nLi,oo: Netoor Mererd)1s - Mererd)io oo Mererid v nLiCl) )
onde Ny; o, por exemplo, é o numero de vacancias de Li" dissociadas geradas pelo defeito de

(74)

Schottky de LiCl; (n¢y41i); ¢ o nimero de vacancias de Li" geradas pelo mesmo defeito, mas
associadas a alguma vacancia de CI, estando a uma distancia de i-ésimos vizinhos desta; ny;c; ¢ o
nimero de moléculas de LiCl criadas na superficie do cristal (ou nos contornos de grao) pelo

defeito de Schottky de LiCl, g;; e € a energia de Gibbs de formag¢io de uma vacincia de Li"
dissociada e gy ;c; € a energia de Gibbs de rede do LiCl por férmula unitaria (energia de formagao
de uma molécula de LiCl).

Levando em conta que no defeito de Schottky de LiCl a propor¢ao adequada para
vacancias dissociadas ¢, devido a neutralidade de carga,

nLi’oo:nCl’oo =1:1 , (75)

entao uma das equacoes de vinculo é:

N = N¢leo = Noo » (76)
onde Ny, ¢ o numero de defeitos de Schottky de LiCl cujas vacdncias constituintes estio
dissociadas (isto ¢, a distancias ‘grandes’ entre si). Adotando a notagao simplificada

n; = (Meperidis W
a equagao (74) torna-se:
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N
G (Moo, {3 npic)) = Go + Moo (GLioo + Ger0) + Z n;(Ger+Li)i

1 78)
i=
+nscuict = TSg™™ (eo, (i} ict)
Uma vez que
Npici:M = 1:1 , (79)
a outra equacao de vinculo ¢é
N
Npict =N =N + 2 n;, (80)
i=1

onde n é o numero total de defeitos de Schottky de LiCl, incluindo tanto pares de vacancias
dissociados quanto associados. Definido agora a energia de Gibbs de formagao de um defeito de
Schottky de LiCl do tipo dissociado como sendo

9oo = Grieo T Jcte0 T Guict s (81)
e a do tipo associado I como sendo

9i = (Gererdi + Guict (82)
a equacao (78) simplifica-se para:
N
G(noor {ni}) = GO + Nwdwo + z nig; — TSCCionf(noo; {ni}) ) (83)
i=1

de forma que agora a energia de Gibbs do cristal com defeitos é uma fungiao de N + 1 varidveis.

Portanto, teremos N + 1 equag¢des do tipo (23), das quais N sdo da forma

1855 (neo, (i)

;= 84
P9 =1, on 59
e aoutra é
conf )

B 0N
Precisamos agora calcular o nimero total de estados, a fim de obter a entropia
configuracional. Ele sera

N
Dict = Qe Qe Oy - Qoo " Qioo = Qoo * oo - Hﬂi' (80)
i=1
onde £, Q¢p o0 € 00 580 0 nimero de configuragdes em que podemos organizar ao longo do
cristal os pares associados de vacancias correspondentes ao estado j, as vacancias de cloro
dissociadas e as vacancias de litio dissociadas, respectivamente:

Nl z™
Q =—cha (87)
(Npl - nl)!gh!
(Ney =Xz in)tz’
Q ' L (>1) (88)

- (N =Xy m)tmy!
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~ (N =25 )tz

N (N — X n)ny!
Q — (NCl - Zliv=1nl')! (90)
b (Ngy = Mo — >N n)ing!
Ny — YN n)!
QLi’oo — ( Li Zl—lnl) (91)

(NLi — N — Zliv=1 ni)! Tloo! ’
onde z; ¢ o numero de posi¢cdes equivalentes por simetria em torno da vacancia de cloro em que
a vacancia de litio associada a esta pode estar de forma que a distancia a qual a tltima se encontra
em relacdo a primeira é necessariamente aquela da distancia caracteristica ao estado i. Se o estado
corresponde, por exemplo, a distancia de primeiros vizinhos para o par Li” - Cl (isto é, j = 1), o
nimero de posi¢des equivalentes sera igual a coordenagao usual do fon A na estrutura perovskita

simples ABX; (grupo espacial Pm-3m):

z, =12, 92)
A partir das equagdes (87) e (88), temos que:
N N , n.
NCl! <Z- l)
Q = 1_[ Zi) 93)
L_l[ © W - Xt \ny!

o que nos fornece, em conjunto com as equagdes (90) e (91),

N oy

05— Ng! (N — iy ny)! 1_[ <i> (94)
BT (Ngy = noo = X4 ) (N — Teo — X, 1) s 1! L I\n!

Como citado na se¢ao anterior (2.7.2), temos também as seguintes equacoes de

vinculo:

N,; = 3N, 95)
NCl =N ) (96)
onde Np; e N¢; sao os numeros de posicOes regulares da rede (por unidade de volume) onde

vacancias de Li" e CI, respectivamente, podem ser formadas, ¢ N é o numero de férmulas
unitarias do Li;OCI por unidade de volume. Assim, o numero total de estados ¢:

— VN 4. ni
QP = NEGN = 2=y mo)! 1_[ <i> . O7)

(N =10 — XN 1) BN — 1y — 2N 1) g Mg ! L

Portanto, a expressao para a entropia nos leva a:

Sconf - ] N N
z (Z {"‘D=N1nN—N+ 3N—Zni In 3N—Zni
B

N N ile =1
- <3N - Z ni) + Z n;In(z;) — ) [n;In(n;) — n;]
i=1 i=1 v N 98)
—(N—noo Zni>ln<N—nw—an>+N—nm an
i=1 i=1 i=1

i=1
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—2Ng IN(Ny) + 21 .

Derivando a equagio acima em relagio a n;, temos:

195 (o (i) _ | {5 (N e — B mIBN —ne — Bl m)] o
kg an; (3N =X, ny) '
Derivando a mesma equagao (98), agora em relacao a Ny, obtemos:
1055 (o ) _ | [N =1y = B n) BN — oo — Ty i) (100
ks om ()2 '
Assumindo agora que N > N, € que N »> Y n;, ficamos com:
conf ] -
kB 0n] _77]
e
1 0S5 (N, {n; V3
B o) | '/ 00
onde
1
nj = v (103)
¢ a concentracio de defeitos de Schottky de LiCl associados, na configura¢ao de j-ésimos
vizinhos, e
N
oo = o (104

¢ a concentragao de defeitos de Schottky de LiCl dissociados.

Finalmente, substituindo as equagoes (101) e (102) nas equagbes (84) e (85),
respectivamente, obtemos as expressoes analiticas para a concentracao de defeitos de Schottky de
LiCl tanto do tipo dissociado quanto dos tipos associados em termos da energia de Gibbs de
formacdo desse defeito para cada caso e da temperatura:

n; = zjexp(—Bg;)| ; (105)

Mo = V3 exp(=fgw/2)| - (106)
A concentracio total de defeitos de Schottky de LiCl sera dado pela soma de todas as
contribuicdes:

N
Mict =Moo + Z ni (107)
i=1

N
it = V3exp(~Fge/2) + ) ziexp(~Bgy)| (108
i=1
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Podemos ainda expressar esses resultados em termos das concentragdes de vacancias
de Li" criadas por esse defeito:

nij = zjexp(—Byg;)| ; (109)
Niw = V3exp(—B7gw/2)|; (110

N
i = V3 exp(—BYu/2) + ) ziexp(—Hg0)]| 1)
i=1

onde
MNLi,j =%=%=le} (112)
nLi,oo N
Miew =~ =y = Moo (113)
N
ML R Y MLio + MLii - (114)

N N N 4N
i=1
Notamos que a concentracao de vacancias de litio dissociadas ¢ a mesma encontrada

na Secao 2.7.2, na qual nio consideramos a possibilidade de associagao. Portanto, para baixas
concentragoes de defeitos (limite no qual as aproximacées que foram feitas aqui sio validas),
notamos que os pares de vacancias associados nao competem com as vacancias dissociadas, e sim
se somam a elas. Entretanto isso s6 é verdade quando nao ha impedimento para a formagao dos
defeitos, de modo que a configuracio de equilibrio “global” (no que diz respeito a defeitos) pode
ser efetivamente alcancada a qualquer temperatura. Se a formagao (ou aniquilagao) de defeitos
que possibilitaria o cristal atingir o equilibrio “global” é de alguma forma impedida (por razdes
cinéticas, por exemplo), de modo que o nimero de defeitos permanece constante, independente
da temperatura, os pares de defeitos associados passam a competir com os dissociados, como
mostrado a seguir.

2.7.4 Proporcao entre defeitos de Schottky de LiCl associados e dissociados

Consideremos agora que a concentra¢ao total de defeitos de Schottky de LiCl é por
alguma razio fixa, independente da temperatura:

niic = c = cte. (115)
Nesse caso, devemos impor mais um vinculo sobre a entropia, (equa¢ao(98)):
N
nw+2ni=n. (116)
i=1

Usando esse vinculo para eliminar N, a entropia torna-se um funcao de N variaveis:

S ()

N N
T =NlnN—N+<3N—Zni>ln<3N—Zni> (117)
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_<3N_ZN: > ZN:nlln(Zl) anln(nl) n;]

i=1 i=1
—(N—-n)iIn(N—-n)+N—-n— (3N — n)ln(SN n)+3N—n

103 TR SR A )

i=1 i=1 i=1
enquanto a expressao para a energia de Gibbs torna-se:
G((n) = Go +ngar + ) 1i(gi = o) = TS () 119

i=1
Vale destacar que o termo g — g; ¢ a energia de associagdao do par de vacancias na configuracao
de i-ésimos vizinhos, isto ¢, a energia do estado associado [ relativa a energia do par dissociado
(as contribui¢des devido a formacao de moléculas de LiCl na superficie é igual nos dois casos e,
portanto, se cancela, de modo que podemos nos referir nesse caso somente as vacancias).

Portanto, teremos N equacdes do tipo (23), todas da forma

1 a5 ({nl})
i U 119
B9 — 9w) = W on (119)
Derivando a entropia em relagdo a n;, temos:

f
ias;"” {n:}) —In [Zj (n— Zliv=1\1] ni)z . (120)
kB anj nj (3N — Zi=1 Tll')
Assumindo agora que N > YN | n;, ficamos com:
f
1652"" ({n:}) “n zi(c = XL n)? , (21)

onde 1; possui o mesmo significado que na secao anterior e € = niic1 = cte. Usando a equagao

de vinculo novamente, desta vez para retornar a variavel ny, a equagao, ficamos com:

1057 () _ | [501)

(122)
kB an] BT]J

Esse altimo passo esta sendo tomado como estratégia matematica para obter cada concentragao
individualmente, visto que elas estao acopladas entre si.

Substituindo a equacdo (122) na (119), obtemos a expressio analitica para a
concentracao de defeitos de Schottky de LiCl de cada um dos tipos associados em termos da
energia de Gibbs de formacao desse defeito para cada caso e da temperatura:

Of'(TIoo)Z
n = ), (123)

onde estamos definindo

a; = z;exp[~B(g; — 9o)] - (124)
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Entretanto, para calcularmos essas concentragoes, precisamos da expressao para 1o, que pode

ser obtida ao considerarmos o somatério das concentragoes 1),

N

2
Zm S (125)
i=1 3
e em seguida usarmos a equagao de vinculo:
N
2
7700=C—Zﬂi=€—a(n§) , (126)
i=1
onde definimos
N
@z a. (127)

i=1
Resolvendo entio a equagdao do segundo grau (126), obtemos a expressiao analitica
para a concentra¢ao de defeitos de Schottky de LiCl do tipo dissociado em termos da energia de

Gibbs de formagao desse defeito e da temperatura:

Moo =%(,/1+12ac/9—1) : (128)

Ja a concentracio total de defeitos de Schottky de LiCl sera dado pela soma de todas as

contribuicoes:

N
Mict =Moo + Z ub (129)
i=1

3 3 2
tict =5~ (V —1)+—(y - 130
NLict Za( 14+ 12ac/9 1)+4a< 1+ 12ac/9 1) . (130)

Podemos ainda expressar esses resultados em termos das concentracdes de vacancias

de Li" criadas por esse defeito:

3

NLijco = ﬁ(\h +12ac/9—1)|; (131)
3 2

ML =@(w/1+ 12ac/9—1) ; (132)

ML = %(,/1 +12ac/9-1)+ %(\/1 +12ac/9 — 1 )2 =, (133)

onde 7y j, Mo € N POSsuem os mesmos significados que na secao anterior. Podemos ainda

calcular a razao entre ions de litio associados e dissociados:

1
i) 5 (/T+12ac/9-1)]. (134)

NLi 0

Notamos que como as expressdes para ;e € 7;,; possuem dependéncia com a,
tais concentragoes sio funcao da temperatura, logo os defeitos associados e dissociados
competem entre si.
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No caso particular em que sé ha um estado acessivel para associac¢ao e a energia de
Gibbs de associagao para esse estado,

Yass = hass = TSass = Goo — 91 (135)
¢ muito maior que kgT, a expressdo para a concentracio de vacancias de litio livres (dissociadas)
reduz-se a:

Niico = +/3CZ1 €XP (— Bgzass) ) (136)

de modo que é esperada uma contribuicio extra de hg,s/2 para a entalpia de ativagio do

processo condutivo, que sera somada a entalpia de migracao hy,. Ou seja:

h
hq z%+hm. (137)

Fisicamente, a entalpia de ativacao pode ser interpretada nesse caso como a entalpia necessaria
para que as vacancias se dissociem e entdo possam entao contribuir para a condug¢ao idnica,
através da migracdo através do cristal. Isso é algo que pode ser diretamente verificado nos
graficos de Arrhenius para a condutividade, visto que essa contribuicdo nao estiver presente, a
entalpia de ativagao deve ser aproximadamente igual a de migragao.

2.7.5 Concentracao de defeitos de Schottky de Li>O

No caso do defeito de Schottky de Li>O, a equagao (17) assume a seguinte forma:

G(”Li,no:nuzo) = Go + gL + NoYo
conf
+nu,090,0 —TSg" " (Lo, uiy0)

onde ng;, por exemplo, é o nimero de vacancias de Li" geradas pelo defeito de Schottky de Li,O,

(138)

Nyi,0 ¢ o nimero de moléculas de Li,O criadas na superficie do cristal (ou nos contornos de
grao) pelo defeito de Schottky de LiO, g;; ¢ a energia de Gibbs de formacao de uma vacancia de
Li" e gpi,0 ¢ a energia de Gibbs de rede do LiO por férmula unitaria (energia de formagio de

uma molécula de Li;O).

Levando em conta que no defeito de Schottky de Li»O as propor¢oes adequadas sao

nLi:nO:nLl'zo = 2:1:1, (139)

entao as equagdes de vinculo sio:
Ny = 2Nyi0, (140)
No = Nii,o0 (141)

Assim, a equagdo (21) assume a seguinte forma:

G(nLiZO) =Gy + nLiZO[ 2g91i+ 90+ gLiZO] - Tsfzonf(nuzo) , (142)
de forma que agora a energia de Gibbs do cristal com defeitos ¢ uma fun¢ao de apenas uma
variavel. Portanto, s6 teremos uma equacio do tipo (23), que sera

ﬁ S _ 1 assonf(nflzo) (143)
ILi,o Ky anfizo )
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onde gfizo é a vatiacdo na energia de Gibbs do cristal associada a remogio de dois Li* e um O*

do bulk (resultando nas vacancias dos ions envolvidos), com a subsequente alocacio deles na
superficie (ou nos contornos de graos) do cristal, na forma de uma subfase de Li,O:

gfizo =291 + 9o t+ 9Liyo - (144)
Além disso, usamos o fato de que o nimero de moléculas de Li;O formadas na superficie é igual

a0 numero nfiz o de defeitos de Schottky de Li,O:

niizo = NLi,o - (145)
O Li;0CI sem defeitos possui Ny; e Ny posi¢coes regulares da rede (por unidade de
volume) onde vacincias de Li* e O, respectivamente, podem ser formadas. A relagio
estequiométrica entre os numeros desses {fons por volume unitario no Li;OCl é

Npi:Nog:N=3:1:1, (140)
onde N ¢ o nimero de férmulas unitarias do LisOCI por unidade de volume, de modo que as
equagdes de vinculo correspondentes sio:

N,; = 3N, (147)
Ny =N. (148)
Logo, o numero total de estados sera
(3N)!N!
Q0= : (149)
2 (3N - znfizo)! (N - "fizo)! (znfizo)!"fizo!
de forma que a expressao para a entropia nos leva a:
Sa™ (niiyo0)
_ _ _ S
B In[BN)!] + In(N1) — In[(3N — 2n5;5)!] (150)
—In[(N —nj;,0)!| — In[(2n];,0)!] — In(nf;,0!) =
Sconf ns.
% = 3NIn(3N) — 3N + NIn(N) = N
B
—(3N —2n5;,0)In(3N = 2n}; o) + 3N — 2n, (151)
—(N - nfizo)ln(N —nii,0) + N =10
—Zn‘fizoln(anizo) + 2nfizo - nfizoln(nfizo) + nfizo-
Derivando a equagao acima em relagao a nfizo, temos:
1 asgonf (nfizO) S S
P 2In(3N — 213 o) + In(N —nf; o) (152)
2
1 asgonf("iinO) (3N - anizo) (N _"fizo)
PR =In e . (153)
B Niiy0 4(n3; o)
Assumindo agora que N >> nlfizo» ficamos com:
L0 k) (2"
— _3In ( ) s | (154)
kB anfl 0 3 T’leo

onde
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S
nS = MLiz0 (155)
leo N

¢ concentragao de defeitos de Schottky de Li,O.

Finalmente, substituindo a equagao (154) na (143), obtemos a expressao analitica
para a concentracao de defeitos de Schottky de Li>O em termos da temperatura e da energia de
Gibbs de formacao desse defeito:

3 2/3 ﬁgs
nfi20=(§) exp <— ;l”) . (156)

Podemos ainda expressar esse resultado em termos da concentragio 1y; de vacancias de Li"

criadas por esse defeito:

S.
— | -
onde
S
ny 2N
N = Wl = le = anizo : (158)

Notamos que o termo da energia de Gibbs de formagao do defeito de Schottky de
Li,O aparece dividido por 3 (nimero de defeitos pontuais que o compdem), o que era esperado,
conforme discutido no final da Sec¢ao 2.7.1.

2.7.6 Concentracao de defeitos de Frenkel de Li*

No caso do defeito de Frenkel de Li", a equacio (17) assume a seguinte forma:

G (v, 1) = Go + Mgy + g = TS (), (159)
onde n, e n; sio, respectivamente, o nimero de vacancias e intersticios de Li" gerados pelo
defeito de Frenkel de Li", e g,, e g; sdo, respectivamente, a energia de Gibbs de forma¢io de uma
vacincia e de um intersticio de Li".

Levando em conta que no defeito de Frenkel de Li" as propor¢oes adequadas sdo

n,:n; =1:1, (160)

entdo a unica equagao de vinculo é:

n, =n;, (161)

Assim, a equacao (21) assume a seguinte forma:

G(n,) = Go + ol gy + g1 =TS (), (162)
de forma que agora a energia de Gibbs do cristal com defeitos é uma fungdo de apenas uma
variavel. Portanto, s6 teremos uma equacio do tipo (23), que sera

1 955 (nf)

F—_ 163
ﬁng kB anfl ) ( )
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onde gi; é a variacio na energia de Gibbs do cristal associada 4 remog¢io de um fon Li* de sua
posicao regular da rede (resultando em uma vacancia desse {on), com a subsequente alocagao dele
em uma posi¢ao intersticial:

9L =9vtgi- (164)
Além disso, usamos o fato de que o nimero de vacancias de Li* é igual a0 nimero nf; de
defeitos de Frenkel de Li™:

N =My (165)

O Li;OCl sem defeitos possui Np; posi¢oes regulares da rede (por unidade de
volume) onde vacincias de Li" podem ser formadas e N; posicoes intersticiais (por unidade de
volume) onde intersticios podem ser formados. Apesar de o sitio de Wyckoff intersticial nesse
caso ter multiplicidade 12 (sitio 12h), a presenca do intersticio desloca o fon que se encontrava no
vértice do octaedro para uma posi¢ao vizinha que também pertence ao sitio 12h, resultando na
configuracao de haltere mostrada na Figura 25. Assim, na pratica nio ha como distinguir qual
dos dois fons de Li" ¢ o intersticio e qual é o fon que foi deslocado pelo intersticio. Assim, das 12
configuracOes, apenas 6 sao de fato distinguiveis entre si, de forma que a relagdo estequiométrica
entre Ni; e N; no Li;OCl por unidade de volume ¢é

Npi:Ni:N =3:6:1, (1606)
onde N ¢ o nimero de féormulas unitarias do Lis3OCI por unidade de volume, de modo que as
equagdes de vinculo correspondentes sio:

N;; = 3N, (167)
N; = 6N . (168)
Logo, o numero total de estados sera
3N)!(6N)!
. (3N)! (6N) 160

Li — F F Fnz '’
de forma que a expressao para a entropia nos leva a:

SO _ 1N + Inl(6N)!] — In[(3N — !
~ = I[BM)] + Inl(6M)1] — n[(3N ~ {1 (70
—In[(6N —nf)!] - 2In(nf)) =
Sconf (nF-)
d Li
———=3NIn(3N) —3N + 6N In(6N) — 6N
ks (171)
—(3N — nf)In(3N — nf,) + 3N —nl;
—(6N —nf)In(6N —nl) + 6N —n}; — 2nf;in(nf)) + 2nf;.
Derivando a equag¢ao acima em rela¢do a nfi, temos:
1 955 (nf,
—d—F(Ll) = In(3N —nf,) + In(6N —nf,) — 2in(nf,) = (172)
f
108" () _ | [GN —n)(6N —ngy) (173

=1In
kg  onk; (nf)?

Assumindo agora que N > nf;, ficamos com:
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kg  onf JVi8/’
onde
F
ni:
nk = # (175)

¢ concentracdo de defeitos de Frenkel de Li".

Finalmente, substituindo a equagao (174) na (163), obtemos a expressao analitica
para a concentragio de defeitos de Frenkel de Li” em termos da temperatura e da energia de
Gibbs de formacao desse defeito:

F
nf, = V18exp <— p ‘Z”) . (176)

Podemos ainda expressar esse resultado em termos da concentracio 1, de vacancias de Li” ou da
concentracio 1); de intersticios de Li" criados por esse defeito:

F
ny =7; = V18exp (— %> : (177)

onde

F
_ M M

mo=te =ty 79)

Notamos que o termo da energia de Gibbs de formac¢io do defeito de Frenkel de Li"
aparece dividido por 2 (numero de defeitos pontuais que o compdem), o que era esperado,
conforme discutido na secao 2.7.1.

2.7.7 Razao entre intersticios e vacancias de Ii* em cristais de LizOCl com
deficiéncia em LLiCl

Uma reagao de sintese tipica do LisOCI na qual N moléculas de Li>O e N moléculas
de LiCl estao envolvidas pode ser descrita da forma a seguir:

N-Li,O0+ N -LiCl-> N -Li;0Cl, (180)
enquanto que a reagdo de sintese do LisOCI deficiente em LiCl, isto é, Liz_gO0Cl;_g, pode ser
descrita da forma a seguir:

N-Li,0+ (N—n)-LiCl> N - Li3_%0Cl1_g, (181)

N
onde n ¢é a diferenca entre o numero de “moléculas” de Li,O e “moléculas” de LiCl envolvidas

na reacao. Isso pode ser colocado em uma forma mais comum:
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leO + (1 - 6)LlCl - Li3_506l1_é‘ ) (182)

na qual definimos

6§ =n/N (183)
como o grau de deficiéncia de LiCl, isto ¢é, a quantidade de LiCl que esta faltando em relacdo a
quantidade que seria usada em uma sintese “normal” (nao deficiente em LiCl).

Em um cenario no qual tanto intersticios quanto vacancias de litio podem estar
presentes, ha uma correspondéncia direta entre n (que pode também ser considerado como
sendo o numero de “moléculas” de LiCl ausentes em relagdio ao numero que deveria haver em
uma sintese sem deficiéncia) e o nimero de intersticios (1;) e de vacancias (n,) de Li". Para cada
vacancia, ha 1 “molécula” de LiCl ausente, enquanto que para cada intersticio, ha 2 “moléculas”
de LiCl ausentes, de forma que o nimero total de “moléculas” de LiCl ausentes ¢ dado pela soma
das duas contribuicdes:

n=2n;+n,. (184)
Como estamos assumindo um grau fixo de ndo estequiometria (definido previamente, no
processo de sintese do material), a equagdo acima ¢é, na realidade uma equagiao de vinculo nos

moldes da Equagao (20).

Consideremos agora a energia de Gibbs do cristal com deficiéncia de LiCl, no qual ha
tanto pares ligados V}; - V¢, com energia de Gibbs de formagio g, quanto pares ligados O -
Li;, com energia de formagao g;. Nesse caso, a equagdo (17) assume a seguinte forma:

G (ny,m) = Go + My gy + nig; = TS (7). (185)
A entropia configuracional, por outro lado, sera:[14]
(2,)™ ()™ N,!

S = kg In (186)

n,!'n;! (Ny —n, —n)!|’
Com base nesses dados, e usando um procedimento analogo ao das se¢des
anteriores, obtém-se a relacio

n  J1+4a62-6)—1 (187
n, 2(2-6) ’
com & definido como:
Z; 29, — gi)
=4 29v 98 188

onde z; = 8 ¢ z,, = 12, ¢ os valores de g; e g, a 550 K sao 10.263 e 19.647¢V, respectivamente.
Levando em conta esses valores numéricos, temos:

a = 6.167 x 10°. (189)

Uma vez que @ > 1, nosso resultado pode ser aproximado com excelente precisao como sendo:

(190)
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2.8 Modelo analitico para a variagido da condutividade de Li* com o strain.

Nessa se¢ao, descreveremos o modelo analitico usado mais adiante para prever o
comportamento da condutividade de Li" do Lis:OCl em fun¢io do strain. A expressio analitica
para a condutividade i6nica ¢ foi calculada de acordo com o modelo de saltos, que pode sempre
ser usado contanto que se conheca a estrutura cristalina, todos os portadores de carga relevantes,
a concentragao deles e as rotas possiveis de migracao. Entdo, considerando a condutividade
como sendo [20]

o= Zmlqilm : (191)
i

usamos termodinamica estatistica para calcular a concentragao 1); de cada um dos portadores de

carga, cujas cargas sdo (;, € que se encontram em posi¢oes distintas I dentro da célula

unitaria a uma temperatura T. A mobilidade y; de cada um deles é dada por [22, 23]:

lq;1vpB 2 6™ /kpT
ﬂi=mZ(Pi—>j) e TRITTET, (192)
j

onde leva-se em conta todas as posi¢Oes vizinhas j para as quais o portador pode migrar, estas
estando a distancias (projetadas na dire¢ao do campo elétrico aplicado externo) | Pis jl da posicao

[. A expressao acima para a mobilidade é baseada no fato de que entre as posigoes i e j ha uma
(m)

barreira de energia de Gibbs de migracio G;_;

que o portador de carga tenta saltar com

frequéncia de tentativas v, tendo probabilidade de sucesso a cada tentativa dada pelo termo
exponencial. Destacamos que esse modelo tem sido usado de forma ampla e bem-sucedida tanto
por tedricos quanto por experimentais para replicar, modelar e explicar o transporte i6nico em
materiais cristalinos. [20], [28]—[34]

Para um cristal com estrutura (anti-)perovskita cubica ABX; sem s#rain tendo
vacancias do fon X como portadores de carga, a condutividade i6nica pode ser escrita como [35]:

2 _pem)
0y = SvBn(aolax)?e %", (193)

onde ag ¢ o parametro de rede do cristal sem strain, Gém) ¢ a energia de Gibbs de migracao de
um vértice do octaedro BX¢ para outro e n é a quantidade de vacancias do fon X por unidade de
volume. Em cristais dopados ou ndo estequiométricos essa quantidade ¢é geralmente
independente do strain e da temperatura, sendo restringida pelo grau de dopagem ou nio
estequiometria, contanto que concentracao de portadores de carga termicamente ativados possa
ser desprezada, como geralmente ocorre a temperatura ambiente. Este ¢, por exemplo, o caso do
Li;OCl, como sera mostrado adiante.

Entretanto, se um stress biaxial ¢ aplicado nas dire¢des [100] e [010], a simetria cibica
¢ quebrada e a equagao (193) nio é mais valida. Considerando que nenhum #/# (inclinagao)
octaedral ocorra e que todos os fons permanecem nas suas coordenadas fracionarias originais
relativas aos parametros de rede, a contracao do plano basal (devido a s#ess compressivo) ou
expansao (devido a um s#ess distensor) leva a uma estrutura tetragonal. Entdo, os {fons X nos
planos (001) (em posigdes apicais relativas aos octaedros BXs) e os fons X nos planos (002) (em
posi¢oes equatoriais relativas aos octaedros) nao sio mais equivalentes por simetria. Isso implica
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A . .. .. ~ . . ~ . v v
que vacancias apicals e equatoriais terdo energias de Gibbs de formagao distintas Gép) e Ge(q), de
forma que vacancias do fon X tenderdo a concentrar-se nos planos com menor energia de Gibbs.
Além disso, agora existirdo trés rotas curtas distintas para migragao de vacancia: (i) equatorial-

para-equatorial, (ii) equatorial-para-apical, e (iii) apical para equatorial, com respectivas energias

: . ~ m m m . . ~ .
de Gibbs de migracio Géq_),eq, Ge(q_),ap e G(gp_),eq (as barreiras de migracdo das rotas apical-para-
apical e equatorial-para-equatorial mais longas sao sempre maiores, com contribuicio desprezivel

para a mobilidade).

Isso resulta na distingdo entre condutividades lateral (ze., no mesmo plano do stress
aplicado) e perpendicular (ao plano do stress aplicado). Focaremos aqui apenas na condutividade
lateral, que nesse caso é

(m) (m)
i [14 e PRl

o = vBn(al|gy|)%e FCeaeq ——— , (194)
el 2 4 P8

onde a ¢ o parametro de rede (sob s#rain) paralelo a qualquer uma das duas dire¢oes equivalentes

do stress aplicado. Entao a razao entre as condutividades i6nicas do cristal com e sem strain é

(m) (m)
o 3/a\? m)_.(m) 1+e_ﬁ(Geq—>ap‘Geq—>eq)
Z = 2(2) efla™ )

= ©__0
ap ~Geq )

(195)

oy 2\ag

2+eF (¢
Portanto, para determinar o aumento (ou diminui¢do) relativo na condutividade de Li" do LizOCl
como func¢io do s#rain biaxial, apenas precisamos saber como o parametro de rede basal, a, bem
como as energias de Gibbs de formagio e migracio das vacancias de Li", variam com o strain.
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3 RESULTADOS

Nesse capitulo mostraremos e discutiremos os varios resultados, iniciando pela
parametrizacao obtida, e em seguida discutindo a formagao e o transporte de defeitos no Li;OCL

3.1 Parametrizagao utilizada

Uma vez que tal parametrizagdo seria utilizada para a modelagem de defeitos
cristalinos, que em muitos casos acarretam em severas distor¢Oes estruturais em relagdo as
posi¢oes 16nicas no equilibrio, era de fundamental importancia que as interagdes entre os fons
fossem bem descritas para um intervalo amplo de distancias entre primeiros vizinhos, nio apenas
para as distancias presentes no LOC. Portanto, buscamos uma parametriza¢ao que reproduzisse
nao apenas a estrutura do LOC, mas também do LiCl e do Li,O, onde as distancias entre Li — CI
e Li — O diferem das encontradas no LOC. Esses dois materiais foram escolhidos por nao
possuirem nenhum fon externo a férmula quimica do LOC e por os fons de Cl, Li e O manterem
o mesmo estado de oxida¢ao encontrado no LOC, o que facilitou a parametrizagao e também
permitiu a transferibilidade desta. Além disso, como querfamos estudar o efeito da temperatura
sobre as propriedades do LOC, incluindo as estruturais, a parametrizagao foi obtida de forma que
reproduzisse as estruturas desses outros dois materiais em um amplo intervalo de temperaturas:
70 - 570 K.

Uma vez que a permissividade relativa estatica (também chamada “constante”
dielétrica) influi diretamente no calculo de energias de formacdo de defeitos carregados,[20] a
parametrizacao foi obtida de forma a também reproduzir bem os valores experimentais das
permissividades relativas estaticas do LiCl e do Li,O, assumindo-se que isso levaria a uma boa
modelagem da permissividade relativa do LOC. A permissividade relativa no LOC nao foi
incluida diretamente no processo de obten¢ao da parametrizacao devido a indisponibilidade do
valor experimental na literatura.

Tabela 1. Parametros do modelo de casca e de fon rigido.

fon k/eVA2 Y /lel X /el
Lit — — 1,000
0%~ 593,716 —2,183 0,183
Cl~ 39,444 —2,535 1,535

Tabela 2. Parametros do potencial de Buckingham.

Interacio AleV p /A C/eVA®
0%~ — 0% 22764,30002 0,149002 13,185P
Cl-—ClI- 5145,2755 0,30660 20,523¢
Lit — 0% 433,2627 0,31384 0,000
Lit —cCl™ 421,0366 0,33640 0,000
Lit —Lit 360,5269 0,16098 0,000

* Valor obtido por Catlow[36]. " Para o Li,0, foi usado Cy_o = 97,328 eV A®.
¢ Para o LiCl, usamos Cgy_¢; = 170,068 eV A,
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Os parametros adotados para o modelo i6nico de casca (shel/ model) e para o potencial
de Buckingham a fim de modelar o LOC foram os listados na Tabela 1 ¢ na Tabela 2,
respectivamente. Nossa parametrizagiao reproduz muito bem as permissividades relativas estaticas
do LiCl e do Li,O, conforme visto na Tabela 3. Além disso, ela reproduz muito bem os
parametros de rede do LOC e dos reagentes LiCl e Li»O a temperatura ambiente, como pode ser
observado ainda na Tabela 3. Na mesma tabela podemos ver que o parametro de rede do LiO a
873 K também esta bem reproduzido, indicando que a expansao térmica estd em acordo com 0s
dados experimentais. Porém, esse bom acordo é mais bem constatado através da comparacao
entre os coeficientes de dilatacdo térmica linear calculados e os experimentais, mostrada na
Figura 19. A Figura 19 também revela que hia bom acordo a altas temperaturas entre o

coeficiente do LOC calculado nesse trabalho e o calculado a partir de primeiros principios por
Zhang et al. [37].

Tabela 3. Comparagao entre os valores calculados e experimentais para as permissividades

relativas (€g) e para os parametros de rede (a). Todas as células unitarias sio cubicas, e @ é o
unico parametro estrutural livre por simetria.

Propriedade Li,0 (293 K) Li,0 (873 K) LiCl Li;0Cl
a®xp 4,612¢ 4,689 5,1295? 3,9070¢, 3,9084¢
acale 4,616 4,683 5,1276 3,9069
eg? 8,06¢ - 11,057 -
egale 8,13 9,33 10,95 8,39

“Ref. [38]; " Ref. [39]; “ Ref. [40]; * Ref. [41]; © Ref. [42] ; ' Ref. [43].
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Figura 19. Dependéncia dos coeficientes de expansio térmica linear com a temperatura. As

curvas solidas indicam os coeficientes calculados neste trabalho. As cruzes e as curvas tracejadas

sao dados experimentais das referéncias (a) [44], (b) [45] e (c) [40], respectivamente. As retas

pontilhadas paralelas ao eixo das temperaturas indicam valores ab znitio retirados das referéncias

(d) ref. [47] e (e) ref [37].
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Uma vez que no formalismo da aproximacao quasi-estatica (utilizada neste trabalho
para incorporagao da temperatura) a expansio térmica ¢ regida pelos fonons, o bom acordo entre
esta e os dados experimentais disponiveis na literatura é também um indicativo de que as
propriedades vibracionais foram bem descritas pela nossa modelagem. Esta indica¢ao ¢ reforcada
quando consideramos o calor especifico por férmula unitiria calculado em funcio da
temperatura, mostrado na Figura 20: observa-se que a curva segue o comportamento & T3
previsto pela lei de Debye no limite de baixas temperaturas, enquanto tende para o valor
constante (15 kg) previsto pela lei de Dulong-Petit a altas temperaturas para esse material.

16.5
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12.0
10.5

£ 90

o 75
6.0
45
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15
0.0

Limite de Dulong-Petit  C,/kg = 3n

Limite de Cv 12 4 T 3
n @D

Debyepara — =—_-T
k 5
baixas &
temperaturas

10 20 30 40
T (K)
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Figura 20. Dependéncia com a temperatura do calor especifico a volume constante por formula
unitaria calculado (esferas verdes). A linha vermelha mostra o limite de baixas temperaturas de
Debye, correspondente a temperatura de Debye @p = 451,07 K, e a azul ¢ o limite de Dulong-
Petit a altas temperaturas com n = 5 (numero de fons por férmula unitiria). O detalhe mostra o
comportamento com T, caracteristico do modelo de Debye a baixas temperaturas.

Dessa forma, notamos que nossa parametrizagio apresenta boa confiabilidade em
seus aspectos dielétricos, estruturais, térmicos e vibracionais. Isso nos possibilitou emprega-la nos
calculos efetuados em seguida, que envolveram um amplo intervalo de temperaturas e, na maioria
dos casos, configuragdes distorcidas em relagdao aquelas de equilibrio.

3.2 Energias de Gibbs de rede

Uma vez que as energias de Gibbs de rede do LOC, do LiCl e do LiO sio
necessarias tanto para os calculos de estabilidade termodinamica do LOC em relagio a
decomposi¢ao quanto no calculo de energias de Gibbs de formagao de defeitos compostos
neutros, tais como Schottky e pseudo-Schottky, elas foram calculadas para o intervalo de
temperatura entre 0 e 550 K, conforme mostrado na Figura 21. Observa-se que todas as trés
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decrescem com a temperatura, o que ¢ consistente com uma entropia de rede positiva, de acordo
com a relagiao termodinamica a seguir:

S=— (3_76"),,’ (196)

onde todos os simbolos possuem os significados termodinamicos usuais.
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Figura 21. Energias de Gibbs de rede do Li;OCl, Li,O e LiCl.

3.3 Estabilidade em relagdo a decomposi¢iao

Calculos por primeiros principios disponiveis na literatura mostram um valor
negativo para a entalpia de decomposicaio do LOC em LiCl e Li,O, o que poderia indicar
instabilidade. Entretanto, esses calculos foram realizados a 0 K, de forma que Zhang e a/
inclusive sugeriram que o Li;OCl poderia ser estabilizado entropicamente a temperatura
ambiente. [37]

Sendo assim, calculamos a energia de Gibbs de decomposi¢ao no intervalo de 0 a 550
K, mostrado na Figura 22. Esse cilculo ¢ importante porque ¢ a energia de Gibbs, ¢ nao a
entalpia, o potencial termodinamico mais apropriado para determinar estabilidade de um sistema
em relagao a um processo que ocorre sob temperatura e pressio constantes. Além disso, a energia
de Gibbs leva em conta a entropia, o que nos permite sondar se a entropia ¢ a responsavel pela
estabilidade do LOC a temperatura ambiente.
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Figura 22. Dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs e entalpia de decomposi¢iao do
Li;OCl em Li,O e LiCl.

Por completeza, a entalpia de decomposicao também foi calculada (Figura 22),
usando a relacdao termodinamica

aT
onde todos os simbolos possuem os significados termodinamicos usuais. A reag¢io de
decomposicao e as energias de Gibbs e entalpias associadas a ela sdo dadas por:

H=G—T<a—6) , (197)
p

G (decomposicao) = G(LiCl) + G(Li,0) — G(Li;0Cl) ; (199)
H(decomposigio) = H(LiCl) + H(Li,0) — H(Li;0OCl), (200)

onde H(LiCl) ¢, por exemplo, a entalpia de rede do LiCl por férmula unitiria e G(LizOCl) ¢ a
energia de Gibbs de rede do Li;OCI por férmula unitaria.

Nota-se que a energia de Gibbs de decomposi¢io permanece negativa em todo o
intervalo de temperatura, o que a priori indica instabilidade. No entanto, estudos experimentais
mostram que o Li;OCI apresenta boa estabilidade em relagao a decomposicao [3-5], logo deve
haver uma alta barreira cinética de energia de Gibbs separando a configuragdo inicial da final
durante o processo de sintese, o que também evita a decomposi¢iao. Essa barreira é ilustrada
pictoricamente na Figura 23. O fato de que Gy (segundo a notagao da figura) ¢ maior que Gy ¢
uma energia ainda maior G, tem que ser alcancada durante a sintese implica que uma grande
quantidade de energia extra é requerida para a sintese ocorrer, o que esta de acordo com os
métodos usualmente utilizados para sintetizar esse material, que envolvem alta temperatura

(acima do ponto de fusio do LOC) e/ou alta pressio [3,4,6,7].
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Figura 23. Barreira de energia de Gibbs esperada entre os reagentes (possuindo energia de Gibbs
Go) e LisOCl (com energia de Gibbs Gy). Tanto na sintese quanto na decomposi¢io a mesma
energia G, deve ser alcangada para que o processo ocorra.

3.4 Defeitos pontuais carregados

Uma vez que os defeitos neutros que ocorrem em cristais idnicos sao formados por
combinac¢oes de defeitos pontuais carregados, tais como vacancias e intersticios, investigamos a
formacio de vacancias de Li", O* e CI, bem como intersticios de Li*, no intervalo de
temperatura de 0 a 550 K. As energias de Gibbs de formagao de tais defeitos em funcio da
temperatura sao mostrados na Figura 24, enquanto a Tabela 4 mostra valores numéricos para
trés temperaturas selecionadas: 0, 300 e 550 K. As energias de Gibbs de formagao de intersticios
calculadas foram negativas, enquanto as de vacancias foram positivas. Isso era esperado, uma vez
que a adi¢ao de um fon ao cristal diminui a ja negativa energia de Gibbs da rede (a energia ¢
proporcional as dimensoes do cristal) e a remogao de um fon possui o efeito oposto.

Os resultados mostram quanto maior o moédulo da carga da vacancia, maior a
variacdo da energia de Gibbs da rede associada a formacio dela. Assim, vacancias de Li" e CI
possuem energias de Gibbs de formacio um tanto préximos, enquanto os valotes para as de O
sao consideravelmente maiores. Isso ¢ explicado pelo fato de que a contribuicao de certo fon para
a energia potencial eletrostatica total da rede, que responde pela maior parte da energia interna de
cristais i6nicos, é diretamente proporcional a sua carga. A auséncia de um fon deve entio
aumentar a energia interna proporcionalmente a carga do fon.

Também observamos que a energia de Gibbs de formac¢ao de uma vacancia de CI
aumenta (embora apenas levemente) com a temperatura e que com os demais defeitos acontece o
oposto. Considerando a equagao (196), isso leva a uma entropia negativa de formagao de uma
vacancia de Cl, mas isso nao ¢ um problema, uma vez que vacancias de Cl” sempre sdo criadas
junto com outros defeitos compensadores de carga, cujas entropias de formacao compensam
esses valores negativos.
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Figura 24. Comportamento com a temperatura da energia de Gibbs de formagao dos quatro
defeitos pontuais calculados.

Tabela 4. Energias de Gibbs (em eV) de formacio de defeitos pontuais carregados a 0, 300 e 550
K

Notacio de

Defeito Kroger-Vink 0K 300 K 550 K
Vacancia de Li" v 5,3969 5,3898 5,3743
Vacancia de O* Vo 24,5033 24,3617 24,1071

Vacancia CI Ve 5,2727 5,2785 5,28064
Intersticio de Li" Li; -2,2232 -2,2702 -2,3544

1

A energia de Gibbs de formac¢io de um intersticio listada na Tabela 4 corresponde a
unica configuragio estavel encontrada apds uma busca cabal entre diversas posi¢des possiveis.
Todas as demais configuragdes apresentaram pelo menos um modo com frequéncia imaginaria
dentro da regido 1 de Mott-Littleton. Para chegar a posicio intersticial estivel, o Li" foi
inicialmente colocado em uma posi¢ao correspondente ao sitio de Wyckoff 12h (0,5; x; 1) com
x = 0,25, préximo a um Li" no vértice do octaedro OLis. Durante a otimizagio (na qual as
posicdes ionicas sdo relaxadas até alcancarem o equilibtio), o fon Li" que estava inicialmente no
vértice do octaedro ¢ afastado por repulsio eletrostatica, levando a uma configuracao do tipo
haltere (dumbell), na qual ambos os fons de Li" estdo em um sitio 12h, deslocados simetricamente
do vértice do octaedro, como mostrado na Figura 25.
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Figura 25. Configuracio otimizada alcan¢ada quando um intersticio de Li" é inserido no cristal
LOC. As linhas cinzas cheias correspondem a estrutura nao distorcida, enquanto linhas azuis
tracejadas conectam os fons na estrutura distorcida. Esferas azuis, cianas e vermelhas representam
Li*, CI' e O, respectivamente. O octaedro correspondente 2 estrutura nio distorcida é também
mostrado, em ciano semitransparente. Fonte: préprio autor.

Esse resultado esta em completo acordo com a configuracao do tipo haltere obtida
por Emly ez a/. [10]. A distancia 2d entre os dois fons de Li" no plano (001) (veja a Figura 25)
aumenta sutilmente com a temperatura, como mostrado na Figura 26. Porém, ela aumenta de
modo mais lento que o parametro de rede, de modo que a “distancia” em coordenadas
fracionarias decresce quando a temperatura aumenta.
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Figura 26. Dependéncia com a temperatura da meia distincia entre os dois fons de Li" da
Figura 25.

3.5 Defeitos compostos neutros

Geralmente uma alta conducdo i6nica esta associada a presenca de defeitos
carregados, combinados na forma de defeitos neutros. Sendo assim, baseado nas energias de
Gibbs de formacao de defeitos pontuais carregados e nas energias de Gibbs de rede adequadas,
calculamos a energia de Gibbs dos defeitos neutros mais comuns, conhecidos como defeitos de
Schottky e Frenkel. Apesar de haver outros tipos de defeitos neutros intrinsecos que podem levar
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a criagio de portadores de carga, como o defeito de Anti-Schottky, desconhecemos casos
praticos em que a concentracao deles seja predominante ou mesmo relevante em um cristal
i6nico, o que ¢ um bom indicativo de que sao sempre desfavoraveis energeticamente.

A reacio de formacio de cada um dos quatro defeitos investigados e as
correspondentes energias de Gibbs de formagio sio dadas por:

(a) Frenkel de Li"

Gf; = G(v}; + Li;); (202)
(b) Schottky

3Lij; + 05 + Clfy = 3vy; + vy + vy + Liz0CL; (203)
GS = G(3v}; + v, +vg) + G(Li;0Cl); (204)

(c) Schottky de Li,O
Gii,o = GQuy; +v5) + G(Li,0); (206)

(d) Schottky de LiCl
Gric = G(vy; +vyy) + G(LICL). (208)

Nas equagoes acima foi usada a notagao de Kroger-Vink.[50] Por exemplo, de
acordo com essa notagdo, Lij; ¢ um fon de Li" na sua posicio regular no cristal, v;; é uma
vacincia de Li" (que possui carga —|el), Li; ¢ um intersticio de Li" (que possui carga |e|) e
Li;OCl é uma molécula depositada na supetficie do cristal. Concordemente, G(v[; + v¢;) € a
energia de Gibbs de formacio de uma vacancia de Li" mais um intersticio de Li*, e G(Li30Cl) é
a energia de Gibbs de rede do Li;OCI por férmula unitaria. Como usual, assumimos aqui que a
energia de rede por férmula unitiria é a mesma para células no bulk ou na superficie, de forma
que valores do bulk foram usados.

A Figura 27 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de
formagdo (por defeito pontual) dos quatro defeitos neutros investigados. Vemos que todas as
energias de Gibbs diminuem quando a temperatura aumenta, resultando em entropias de
formacao positivas. De todos, o defeito de Schottky de LiCl ¢ o que apresenta a menor energia de
Gibbs de formagdo por defeito em todo o intervalo de temperatura considerado (0 — 550 K) e
sua energia ¢ significativamente menor que a dos demais, o que implica que este ¢ o unico defeito
neutro relevante nas amostras estequiométricas e nao dopadas. Esse defeito corresponde a
migracdo de fons de Li" e Cl para a supetficie do cristal, dando origem a formacio de uma fase
de LiCl 12 na supetficie e a formag¢io de vacancias de Li" e Cl no bulk, assumindo que esses fons
tenham a mobilidade necessaria. Portanto, vacincias de Li" devem ser os portadores de carga nas
amostras de Li;OCl estequiométricas e nao dopadas. Defeitos de Frenkel, por outro lado,
apresentam a energia de Gibbs de formagao mais alta dentre todos os quatro defeitos neutros,
resultando em uma concentracao muito baixa de intersticios em amostras estequiométricas sem
dopantes.
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Figura 27. Comportamento com a temperatura da energia de Gibbs de formagao (por defeito

pontual) dos quatro defeitos neutros calculados contendo litio.

3.6 Concentracido de vacancias e intersticios de litio

O defeito de Schottky de LiCl, assim como os trés outros defeitos investigados, é
termicamente ativado. Entdo, sua concentracdo, isto é, a razdo entre o numero de defeitos e o
nimero de férmulas unitarias do LOC, depende da temperatura. Essa dependéncia assume a
seguinte forma (veja Se¢ao 2.7.2):

G;
8 =V3exp <— > ;‘C} > , (209)
B

de forma que certo grau de nao estequiometria deve ocotrer espontaneamente, com a formagao
de uma subfase de LiCl:

LizO0Cl - Li;_s0Cly_s + SLiCl. (210)

A Figura 28 mostra a dependéncia de § — que também ¢é a concentragio de
vacancias de 1i" (isto é, a razdo entre o nimero delas e o nimero de férmulas unitirias de
Li3OCl) criadas por esse tipo de defeito de Schottky — com a temperatura. A temperatura
ambiente, observamos que a concentragio de vacancias de Li* é da ordem de ~10", alcancando
o limite superior de ~107 imediatamente antes do ponto de fusio (550 K).

Nao obstante, espera-se que fons de Cl' tenham baixa mobilidade, especialmente a
baixas temperaturas, de forma que os ions de Cl' que migraram a superficie a temperaturas
proximas do ponto de fusio ndo conseguem retornar a estrutura a baixas temperaturas. Por
razoes de neutralidade de carga local, os fons de Li" também nio retornam, permanecendo na
fase LiCl formada na superficie do cristal (ou nos contornos de graos, no caso de amostras
cerimicas). Portanto, a concentracio de vacancias de Li* deve ser constante e da ordem de 107
mesmo a baixas temperaturas.
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Figura 28. Dependéncia com a temperatura da concentracdo de equilibtio de vacancias de Li"
devido a defeitos de Schottky de LiCl. Veja a equagao (209).

As concentracoes calculadas de vacancias de Li" devido aos defeitos de Schottky de
Li2O e Schottky da molécula inteira sio ambas inferiores a 10" em todo o intervalo de
temperaturas, estao eles sdo irrelevantes em comparagao ao defeito de Schottky de LiCl.

Calculamos que a concentragao de intersticios devido a defeitos de Frenkel, por

outro lado, nio ultrapassa 10, mesmo a altas temperaturas, de modo que intersticios

b
termicamente ativados nao podem ser responsaveis por condugao superionica (embora outros
mecanismos que nao sao ativados termicamente, como, por exemplo, dopagem com anion

trivalente ou nao-estequiometria, possam dar origem a intersticios).

Todos esses valores sao razoavelmente baixos e sao despreziveis em comparagiao
com a quantidade de defeitos criados por dopagem ou niao-estequiometria durante o processo de
sintese [3,4,7]. Portanto, em amostras dopadas ou significativamente nao-estequiométricas a
concentracio de intersticios ou vacancias de Ii" ativados termicamente deve ser virtualmente
irrelevante.

Em amostras dopadas com metais divalentes, vacancias de Li" sdo basicamente os
unicos defeitos compensadores de carga possiveis e a concentracao deles sera regida pelo grau de
dopagem. Em amostras nas quais o processo de sintese originou um grau de deficiéncia de LiCl,
por outro lado, intersticios de Li" podem a principio ser criados como mecanismo de
compensagao de carga [8,10], de modo que vacancias podem nem sequer ser o tipo de defeito em
maior quantidade, conforme mostrado mais adiante.

A entalpia de formacgao de defeitos de Schottky de LiCl calculada a 0 K foi 0,93 eV.
No intervalo entre 300 — 550 K, uma entalpia aparente (o valor exato varia com a temperatura) de
1,01 ¢ encontrada quando realizado um ajuste linear em um grafico de Arrhenius da concentragao
de defeitos de Schottky de LiCl. A entalpia de formacao de defeitos de Frenkel a 0 K é 1,59,
enquanto a entalpia aparente no intervalo 300 — 550 K ¢ 1,62 eV, que ¢ um tanto menor que o
valor de 1,94 eV relatado por Emly e a/. a partir de calculos de primeiros principios.[10]
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As expressoes analiticas utilizadas para calcular as concentragoes de vacancias e
intersticios gerados pelos defeitos de Schottky e Frenkel no Li;OCI sdo fornecidas e deduzidas na
Secao 2.7.

3.7 Concentragio de vacancias de litio (associacido inclusa)

Na secao anterior, consideramos que os defeitos nio interagem entre si. Nesta se¢ao,
consideraremos um caso mais geral para o defeito de Schottky de LiCl (apenas para ele, por ele
ter se mostrado o defeito termicamente ativado mais abundante), onde os pares de vacancia
podem estar associados. A principal causa de tal possivel associacdo ¢ a atragao eletrostatica, visto
que podemos atribuir as vacancias de litio e cloro cargas de sinais opostos. Como uma primeira
aproximagao, consideraremos aqui apenas o caso onde as vacancias associadas sao primeiros
vizinhos entre si.
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Figura 29. Energia de Gibbs de formagao do defeito de Schottky de LiCl para pares de vacancias
associadas ou dissociadas.

A Figura 29 mostra uma comparacao entre as energias de formagao do defeito de
Schottky de LiCl nos dois casos (associado e dissociado). Aqui as energias nao foram divididas
pelo nimero de defeitos; estes sdo os valores integrais. Ja a Figura 30 mostra a dependéncia da
energia de Gibbs de associagdo com a temperatura. Apesar desses valores serem relativamente
altos, a Figura 31 ¢ a Figura 32 mostram que a concentracio de vacancias de litio dissociadas ¢
muito maior que a de associadas, para qualquer temperatura. Isso ocorre porque apesar de a
energia de Gibbs de formagao de cada defeito de Schottky de LiCl individual do caso associado
ser menot, ela nao esta dividida por dois na expressao matematica da concentragao, enquanto que
para o caso dissociado a energia esta dividida por dois (nimero de defeitos pontuais presentes no
defeito composto nesse caso), como pode ser visto nas equagdes (109) e (110), repetidas abaixo:
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nij = zjexp(—Byg;)| ; (211)
Niw = V3exp(—B7gw/2)|; (212)

A presenca ou niao do fator dois, por sua vez, esta relacionada a entropia: 0 aumento
de entropia por par associado é apenas cerca de metade do aumento por dissociado, como pode
ser visto na equagao (98). Fenomenologicamente, podemos racionalizar isso através do fato de
que a formacao de pares dissociados gera cerca de duas vezes mais desordem no cristal do que a
formacio de pares associados. Logo, para que a formacao de pares associados seja tio favoravel
quanto a de dissociados, a energia de Gibbs de formagao correspondente teria que ser cerca de
metade daquela do caso dissociado, a fim de compensar o aumento inferior da entropia.
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Figura 30. Energia de Gibbs de associacdo entre uma vacancia de cloro e uma de litio, estando a
uma distancia de primeiros vizinhos entre si.
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Figura 31. Concentracao de vacancias de litio (= concentra¢io de defeitos de Schottky de LiCl)
associadas e dissociadas.
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Figura 32. Razdo entre a concentracao de vacancias de litio associadas e dissociadas.

Todas as consideragoes que fizemos até entdo nesta secio partiram da hipotese de
que nao ha impedimento para a formagao de defeitos a baixas temperaturas. Porém, como ja
discutido, espera-se que haja um impedimento cinético para temperaturas abaixo da de fusao, de
modo que a concentragao total de vacancias de litio deve ser fixa para todas as temperaturas:

(M) =c=1x107". (213)
Isso gera alteragdes nas expressoes para as concentragOes individuais, que agora
passam a ser aquelas descritas nas equagoes (131) e (132), repetidas abaixo:

3

NLijco = ﬁ(\h +12ac/9—1)|; (214)
3 2

MLij = E(‘/l +12ac/9-1) |. (215)

As concentragdes nesse novo cenario sao mostradas na Figura 33, enquanto a Figura 34 mostra

a razao entre as concentracoes ¢ a Figura 35 mostra a fracio de cada uma em relagio a
concentracao total.

Nota-se que as vacancias associadas predominam a baixas temperaturas, 20 passo que
ligeiramente acima da temperatura ambiente as concentragdes de vacancias associadas e
dissociadas igualam-se, e as dissociadas predominam a partir de entdo. Ou seja, com o aumento
da temperatura a energia térmica tende a dissociar os pares de vacancias, permitindo que mais
vacancias de litio fiquem “livres” para migrar e contribuir com a conducdo io6nica. Como
discutido na Se¢io 2.7.4, isso potencialmente adicionaria cerca de hgags/2 = 0.25 €V a entalpia de
ativagdo, somando-se 2 entalpia de migracdo de vacancias h,, = 0.31 eV (como mostrado na
proxima se¢io), e resultando em uma entalpia de ativacio total h, = 0.56 eV, valor préximo a
valores experimentais disponiveis na literatura para o Li;OCl cristalino “puro” e estequiométrico,
0.59 eV.[8,10] Entretanto, uma analise mais detalhada deve ser feita para verificar se essa entalpia
de ativacao experimental pode também ser explicada como resultado da associagdo entre as
vacancias de litio e tracos de impurezas intrinsecamente oriundos dos reagentes usados durante a
sintese, em vez de entre as vacancias de litio e as de cloto.
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Figura 33. Concentragdao de vacancias de litio (= concentragdo de defeitos de Schottky de LiCl)
associadas e dissociadas, assumindo um nimero fixo de vacancias, independente da temperatura.
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Figura 34. Razao entre a concentracao de vacancias de litio associadas e dissociadas, assumindo
um namero fixo de vacancias, independente da temperatura.
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Figura 35. Fraciao das concentragoes de vacancias de litio associadas e dissociadas em relagao a

concentra¢ao total de vacancias de litio, assumindo um numero fixo de vacancias, independente
da temperatura.

Observa-se também que a concentragao calculada de vacancias de litio a temperatura
ambiente levando em conta a associagao é apenas 35% do que a calculada sem levar ela em conta
— uma reducio de ~1 X 1077 para ~4 x 1078,

Mais calculos estio em andamento para verificar o efeito de segundos e terceiros
vizinhos, bem como o efeito da associa¢ao entre vacancias de litio e impurezas (tais como cations
divalentes).

3.8 Transporte de vacancias e intersticios de litio

Vacancias e intersticios de litio possuem dois mecanismos de migragdo cada, e todos
eles foram investigados aqui. Como mostrado na Figura 36, existem duas rotas para vacancias,
uma curta (indicada como shor?) e uma longa (indicada como /ong). Enquanto a energia de Gibbs
de migracao de fons de litio pela rota mais longa ¢ alta suficiente para torna-la improvavel (> 1
eV), a rota mais curta tem um valor relativamente baixo, indo de cerca de 0,290 eV a 0 K até
cerca de 0,245 eV antes do ponto de fusao (550 K), como mostrado na Figura 37. Nosso valor a
0 K ¢ bem proximo ao valor de 0,310 ¢V obtido por Emly e7 a/. através de calculos de primeiros
principios a essa temperatura [10].

Os dois mecanismos para migracao intersticial sdo mostrados na Figura 38. Uma
delas é basicamente uma rotacdo de dois fons de litio em torno de um dos vértices do octaedro,
no plano (001); a outra ¢ basicamente uma rotagao em grupo de trés fons de litio em torno do
centro do octaedro, no plano (002).
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Figura 36. As duas rotas para migra¢ao de vacancias. O cédigo de cores é o mesmo da Figura
25 (na pagina 64). Fonte: proprio autor.
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Figura 37. Comportamento com a temperatura da energia de Gibbs e da entalpia de migracao
para intersticios nos planos (001) e (002) e para vacancias. As curvas verdes e azuis referem-se a
energia de Gibbs e a entalpia de migragao, respectivamente.

A energia de Gibbs de migracao pelo ultimo mecanismo (~0,133 eV) é quase metade
daquela pelo primeiro (~0,255 — 0,260 e¢V). Essa grande diferenca relativa implica que a migragao
intersticial ocorre mais frequentemente nos planos (002), especialmente a baixas temperaturas. A
Figura 39 mostra que, antes do ponto de fusido, para cada migracao intersticial ocorrendo pelo
plano (001), aproximadamente 10 ocorrem no plano (002). A temperatura ambiente essa
propor¢io aumenta para 90/1, alcangando 1000/1 a 200 K e ~10°/1 a 100 K (ambos nio
mostrados na Figura 39). Proximo a 0 K, a probabilidade de a migragao ocorrer no plano (002) é
dezenas de ordens de grandeza de ordens de magnitude mais alta que no plano (001), fazendo



74

esse mecanismo virtualmente nao existente. Vale lembrar, porém, que no caso de os intersticios
serem termicamente ativados, essas consideragoes relativas a baixas temperaturas sdo irrelevantes,
uma vez que a concentra¢ao de intersticios nessa faixa de temperaturas seria desprezivel.

Plano (001)

Plano (002)

Figura 38. Mecanismos de migracao intersticial nos planos (001) e (002). As configuracdes b e ¢
sao pontos de sela, # e 4 sao configuragoes iniciais, ¢ e f sdo configuracoes finais. Todas as
configuracbes mostradas aqui sao as otimizadas. O cédigo de cores é o mesmo da Figura 25 (na
pagina 64). Fonte: préprio autor.
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Figura 39. Razio entre as probabilidades de migrac¢ao intersticial nos planos (002) e (001).
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Embora o valor de 0,410 eV para a migrac¢ao no plano (001) obtido por Emly e /.
usando calculos de primeiros principios a 0 K seja mais alto que o calculado aqui, o valor deles de
0,145 eV para migracao no plano (002) estd bem préoximo do valor que obtivemos [10]. Além
disso, a caracteristica qualitativa de que o mecanismo no plano (002) é o principal também esta de
acordo com nossos resultados.

Como defeitos de Frenkel possuem energia de formagao mais alta, intersticios de litio
termicamente ativados nao podem existir como portadores de carga em quantidade relevante, de
forma que em amostras estequiométricas — dopadas (onde vacancias de Li" sdo os portadores de
carga, criados como defeitos compensadores de carga) ou nio (onde vacancias de Li" também
sao os portadores de carga, dessa vez criados por defeitos de Schottky de LiCl) — a entalpia de
migracio deve ser maior que 0,3 eV (entalpia de migracio de uma vacancia Li" pela rota curta)
acima da temperatura ambiente, valor compativel com os valores experimentais reportados na
literatura para o Li;OCI [11-13].

Entretanto, em amostras deficientes em LiCl, mecanismos compensadores de carga
podem dar origem a formacdo de intersticios de Li", como serd discutido mais a frente. Se
considerarmos que intersticios sao os portadores de carga, a entalpia de migracio observada
deveria ser cerca de 0,13 eV, a menos que a ndo-estequiometria altere significativamente a
estrutura local do material e/ou faga com que os intersticios estejam associados a outros defeitos,
o que pode alterar a entalpia de migracao. Esse valor é proximo ao valor de 0,1 eV que pode ser
obtido a partir de uma analise cuidadosa dos dados brutos experimentais de Zhao e Daemen.[8§]
Isso pode indicar que os portadores de carga em amostras deficientes em LiCl sejam na verdade
intersticios, e nao vacancias — o que ¢ o oposto do que vinha sendo assumido até entio na
literatura. Contudo, foi sugerido recentemente na literatura que as primeiras amostras reportadas
por Zhao e Daemen poderiam na realidade possuir estequiometria do tipo Li,_s(OH)A;_g, em
vez de Liz_50A;_s, de forma que devemos ter cautela ao relacionarmos os nossos resultados a
tais amostras [9].

Ressaltamos que, como discutido acima, nossos resultados relativos a formacgao e
migracao de defeitos no Li;OCl, bem como relativos a metaestabilidade desse material, estao de
bom acordo tanto com os dados experimentais quanto com os calculos de primeiros principios
realizados por Emly e7 al. [10].

3.9 Portadores de carga gerados por deficiéncia de cloreto de litio

Dentre as anti-perovskitas ricas em litio, as amostras cristalinas com mais alta
condutividade ionica até agora sio aquelas apresentando deficiéncia de IiA (onde A é um
halogénio como Cl, Br ou I) [8]. Tem sido assumido na literatura tais altos graus de deficiéncia de
LiA (de até 20%) induzem altas concentracdes de vacancias de A e Li', as dltimas sendo os
portadores de carga responsaveis pela condutividade superionica [4,5], uma vez que se espera que
vacancias de fons A” possuam mobilidade muito baixa nessas anti-perovskitas.

Intersticios de Li" também foram cogitados como portadores de catga, por
possuirem mobilidade muito mais alta que vacancias nesses materiais, como visto na Se¢ao 3.7,
mas a concentra¢io de intersticios de Li* gerados pelo defeito de Frenkel de litio ¢ inferior a 10
mesmo proximo do ponto de fusio, como visto na Sec¢ao 3.6. Logo, intersticios gerados por
defeitos de Frenkel nao podem ser os responsaveis pela conducao superionica. Concordemente,
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as interpretagdes dos resultados experimentais e os esforcos para melhorar a condutividade i6nica
tém sido baseados estritamente em um mecanismo de transporte por vacancias de Li* [4,5,13].
Nio obstante, enquanto defeitos de Frenkel sio a unica origem possivel de intersticios de Li"
tanto nas anti-perovskitas estequiométricas quanto nas dopadas com cations divalentes, a
deficiéncia de LiA, por outro lado, pode potencialmente dar origem a intersticios de Li*, como
apontado por Emly e# a/. [10], o que traz de volta a possibilidade de um mecanismo de transporte
intersticial ser o responsavel pela condutividade i6nica.

Salientamos que varias evidéncias apoiam um mecanismo intersticial em vez de por
vacancias em anti-perovskitas deficientes em LiA. Por exemplo, valores experimentais de entalpia
de migracao de amostras deficientes em LiA sao apreciavelmente menores que os valores tedricos
para migracao de vacancias [2,4,8,14], enquanto concordam bem com valores teoéricos para
migracao de intersticios [8,16]. Além disso, valores experimentais de entalpia de migracao obtidas
a partit de amostras dopadas com cations divalentes (nas quais os portadores de carga sao
necessatiamente vacancias de Li’, devido 2 compensagio de carga) [12] diferem
significativamente daqueles obtidos a partir de amostras deficientes em LiA [8], indicando
processos condutivos distintos. Também, a condutividade i6nica calculada a 300 K usando
dinamica molecular [37], assumindo apenas vacancias de Li" como portadores de catga, estd de
bom acordo com o valor experimental para amostras estequiométricas [12], mas estd uma ordem
de grandeza abaixo do valor experimental para amostras deficientes em LiA, apesar de a
concentracio de vacancias de Li" usada nos célculos (4,17%) possuir a mesma ordem de grandeza
(6,66%) que nas amostras mais deficientes em LiA [2,4]. Finalmente, calculos ab initio mostraram
que vacancias de halogénios atrapalham o transporte de vacancias de Li*, aumentando a entalpia
de migracao [37], ao passo que as entalpias de migracdo experimentais para as amostras
deficientes em LiA na verdade sio bem baixas [8].

Porém, como a deficiéncia em LiA pode, a principio, levar a criagdo de vacancias ou
intersticios, uma pergunta importante permanece: para um grau fixo de deficiéncia em LiA, que
portadores de carga de fato sdo criados, vacancias ou intersticios? Em outras palavras, os
intersticios estdo presentes em uma concentragao alta o suficiente para explicar a condutividade
superionica nas anti-perovskitas deficientes em LiA? A seguir nds elucidaremos essa questao
calculando a energia de Gibbs da rede do Li;OCl em cada um desses dois cenarios alternativos
assumindo o mesmo grau § de ndo-estequiomettia (LiCl: Li,0 = 1 — §) para ambos, com a
configuracio de menor energia sendo a mais estavel.

No primeiro (cenario com deficiéncia de LiCl), a férmula molar adequada ¢é
Li;_s0Cl;_g e, para cada unidade de LiCl ausente comparado ao nimero de unidades de Li;O
envolvidas no processo de sintese, uma vacancia de Li” e uma de CI sdo criadas (Figura 402) A
reacao de sintese é: [§]

Liy0 + (1 — §)LiCl — Lis_s0Cl,_g , (216)

onde

Liz_s0Cl_s = LizOCL+ 6 - (vj; + vg) - (217)
No outro (cenario com excesso de LiO), algumas posi¢cdes da rede cristalina que
deveriam idealmente ser ocupadas com fons oriundos de unidades de LiCl sao na verdade
ocupados com fons provenientes das unidades de Li,O, com O substituindo Cl no sitio A da
perovskita, um dos fons de Li" ocupando sua posicio regular no cristal e o Li" extra ocupando
uma posicao intersticial (Figura 40b), de forma que a férmula quimica é melhor escrita como
Liz q0144Cli_q ou Liz,,0(Cli_;0,), com a reagio de sintese sendo:
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(1 + O()LLZO + (1 - (X)LlCl - Li3+a01+aCll—a ) (218)

onde

Li3+a01+aCll—a = LL3OCl +a- (Lll + Oél) . (219)
Para uma comparacio adequada, devemos renormalizar essa equagdo para corresponder as
mesmas quantidades e razoes dos reagentes da Equagdo (216):

)
Li,0 + (1 = 8)LiCl - (1 - E) Liz1q0144Cli_g, (220)

com

6=2a/(1+a). (221)
Agora comparando a Equagido (216) com a Equac¢io (220) e usando a Equacdo (219), obtemos a
equagao analoga a Equacio (217) que representa a estrutura de defeitos neste cenario:

) 5
Li;_s0Cly_s = (1 - E) Li;0Cl + > (Li; + 0f) . (222)

Desta equacgio, torna-se evidente que para cada duas unidades de LiCl ausentes apenas um
intersticio de Li" é formado, ¢ o nimero total de células unitarias é reduzido por uma unidade.
Essa reducio ¢ esperada, uma vez que parte do LixO que seria a principio usado como matéria-
prima para novas células agora ¢ usado para repor parte do LiCl ausente.

A partir das equagdes (217) e (222) obtivemos a energia de Gibbs da rede por
formula unitaria de Liz_gOCly_s para cada cenario (linhas tracejadas na Figura 41) baseado na
energia de Gibbs de rede do cristal estequiométrico e na energia de Gibbs dos defeitos
correspondentes no limite de diluigao infinita no cristal. Tais energias dependem da temperatura
do cristal e devem ser tomadas imediatamente antes do ponto de fusiao, ~550 K. Afinal, uma vez
que reduzimos a temperatura, mesmo se a configuracao mais provavel seja invertida e nao seja
mais 2 mesma do ponto de fusio, espera-se que as mobilidades dos fons de Cl" e O” sejam baixas
o suficiente para evitar tal mudanca radical de um tipo de configuragao microscopica para outra.
Portanto, todos os cilculos foram efetuados a 550 K.

Calculos usando supercélula (esferas na Figura 41) também foram realizados, uma
vez que eles levam em conta as interagoes entre defeitos explicitamente, exibindo, portanto,
melhor confiabilidade no limite de alta concentracio de defeitos. Usamos supercélulas de
dimensdes 2X2X2, 2X2X4, 3X3X3 e 4X4X4,"” com uma vacincia (intersticio) por supercélula,
correspondente aos seguintes valores de § no cenario de deficiéncia de LiCl (excesso de Li,O):
1/8 (2/9), 1/16 (2/17), 1/27 (1/14) e 1/64 (2/65). Os valores entre parénteses foram obtidos
pela Equacio (221). Em ambos os métodos de calculo as configuragdes mais favoraveis
energeticamente sempre corresponderam aos defeitos ligados a distancias de primeiros vizinhos
(veja detalhes centrais em verde e vermelho na Figura 40), com a energia de Gibbs aumentando
monotonamente quanto maior a distancia entre os defeitos — um comportamento que também
foi observado nos calculos de defeitos realizados por Emly e a/. a 0 K usando supercélulas [10].
Entao, todos os valores usados na Figura 41 correspondem a defeitos ligados a distancias de
primeiros vizinhos.

15 Os algarismos representam o numero de células que compoem a supercélula em cada uma das trés direcGes
cristalograficas.
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Figura 40. Os dois cenarios possiveis que podem dar origem a portadores de carga de litio no
Li3OCl devido 2o esgotamento parcial de LiCl durante o processo de sintese. Li*, O* e CI sio
representados por esferas azuis escuras, vermelhas e cianas, respectivamente. No cenario (a), a
deficiéncia de LiCl leva 2 formacio de vacancias de Li" e Cl, como mostrado no detalhe central
em vermelho. No cenario (b), o excesso de Li;O leva a substitui¢iao de alguns fons de CI” por fons
de O* e a formacio de intersticios, preferencialmente assumindo a configuragio mostrada no
detalhe inferior em verde. As unidades de Li;O gastas nesse processo, junto com a falta de outras
unidades de LiCl (uma vez que eles sio superados em numero por unidades de Li,O), resulta em
esgotamento de material para formar novas células e na consequente reducio do volume e do
numero de células unitarias, como mostrado no detalhe verde superior. As regides de bulk
mostradas nos lados direito e esquerdo sao vistas laterais da configuragao mais favoravel em cada
cenario, calculadas usando supercélulas de dimensGes 2X2X4 (as configuracdes obtidas usando
outras dimensoes de supercélula foram idénticas). As caixas inferiores mostram a reagao de
sintese em cada caso, com a redu¢ao de férmulas unitarias devido a esgotamento de materia-
prima para criacao de novas células ficando explicita no cenario (b). Fonte: proprio autor.
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Figura 41. Dependéncia da energia de Gibbs do Li;sOClis com o grau de deficiéncia de LiCl em
ambos cenarios. As linhas tracejadas foram obtidas a partir das equagdes (217) e (222), enquanto
as esferas foram obtidas por calculos de supercélulas.

Notamos na Figura 41 um excelente acordo entre as energias de Gibbs calculadas
pelos dois métodos, o que significa que, neste caso, calcular as energias de Gibbs sem levar em
conta as interagdes entre os diversos pares de defeitos ligados é uma aproximagiao muito boa,
mesmo para § > 20%. A razdo para isso é que a Unica interacido entre distintos pares de defeitos
¢ a eletrostatica, uma vez que as demais sao de curto alcance. Como consideramos pares neutros
de defeitos, a contribuigao eletrostatica dos defeitos carregados positivamente cancela aquela de
defeitos negativamente carregados.

Mais importante ainda, observamos a partir da Figura 41 que a configuracao na qual
os intersticios sao os portadores de carga é a energeticamente mais favoravel sobre todo o
intervalo de graus de deficiencia de LiCl investigados. Apesar da aparentemente pequena
diferenca de energia de Gibbs entre os dois cenarios por célula unitaria, essa diferenca é grande
para amostras microscopicas, alcancando cerca de 8.5 k] para 1 mol de férmulas unitarias quando

6 = 20%.

Para ajudar a visualizar a correta significancia dessa diferenca de energia de Gibbs, a
Figura 42 mostra a razao entre o numero de intersticios e vacancias em um cenario mais flexivel
onde permite-se que ambos os cenarios anteriores coexistam. Essa razao foi calculada usando
termodinamica estatistica (detalhes na Se¢dao 2.7.7) assumindo que o cristal deficiente em LiCl
esta no equilibrio termodinamico, o que implica que a energia de Gibbs deve assumir um valor de
minimo. Tal calculo levou a seguinte expressio para a razao entre o numero de intersticios e
vacancias a 550 K, que é dependente do grau de deficiéncia 6:

n.
— =3.042 x 103

ny

(223)
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Figura 42. Razio entre o numero de intersticios e vacancias de litio. O intervalo de deficiéncia de
LiCl nas amostras sintetizadas por Zhao e Daemen (5% < § < 20%) também é mostrado.[8]

Observamos que, mesmo para graus de deficiéncia tao baixos quanto 1%, o numero
de intersticios é mais de 200 vezes maior que o numero de vacancias, com essa razao atingindo
valores superiores a 1000/1 para 20%. Consequentemente, a férmula apropriada ¢é
Liz4q0(Cli_404), com as amostras sendo na realidade mais densas que as estequiométricas.
Mais importantemente, levando em conta que vacancias possuem mobilidade muito menor que
intersticios nesses materiais, como mostrado na Sec¢ao 3.7, para todos os propositos praticos a
contribuicdo de vacancias para a condugao idnica deve na verdade ser desprezivel em amostras
fortemente deficientes em LiCl, contanto que os intersticios consigam se dissociar dos defeitos
substitucionais Of; ou que seja usado um campo elétrico externo alternado (como nos
experimentos de Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica) em vez de continuo (como
acontece no funcionamento pratico nas baterias).

Ressaltamos aqui que devemos ter cautela a correlacionar diretamente o caso
considerado nessa se¢ao ao das primeiras amostras relatadas por Zhao e Daemen,[8] uma vez que
se suspeita que essas amostras possuam na verdade férmula Lix(OH)CI, em vez de Li;OCL[9]
Entretanto, ha fortes semelhangas nas estruturas cristalinas dos dois materiais, e independente de
qual a férmula correta, ainda se acredita que tais amostras possufam deficiéncia em LiCL[9] de
modo que ¢ possivel que este resultado aplique-se também as primeiras amostras relatadas por
Zhao e Daemen. Isso é corroborado pelo fato de que a condutividade do Lix(OH)Cl dopado com
uma concentragao relativamente alta de I~ no lugar da hidroxila (o que induz vacancias no sitio X
da perovskita, o mesmo ocupado por fons de Li") ndo ¢ tio alta quando a das amostras de Zhao e
Daemen,[4,12] o que indica a presenca de portadores de carga diferentes e com diferentes
mobilidades nos dois casos.
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3.10 Uso de strain para aumentar a condutividade do Li;OCl

Para a aplicacdo comercial de baterias de {on de litio em veiculos, ainda ¢ necessario
aumentar a densidade de poténcia delas através da reducdo da resisténcia interna delas. Uma
forma de fazer isso é aumentando a condutividade de Li* (seja pela busca e design de novos
materiais superionicos, seja pelo aprimoramento de materiais bem estabelecidos através de nao-
estequiometria, dopagem, substituicdes quimicas e técnicas de refinadas de sintese),[5,40—47]

enquanto outra ¢ reduzir a espessura do eletrdlito usando técnicas de processamento de
filmes.[10,48,49]

Uma abordagem promissora para aumentar a densidade de poténcia das baterias de
ion de litio ¢ a engenharia de s#rain epitaxial de eletrélitos solidos na forma de filmes, uma vez que
essa abordagem combina o aumento da condutividade (aqui devido a diferenca entre o parametro
de rede do filme e do substrato) com a reducao da espessura, ¢ pode ainda ser combinada com a
otimizagao da composi¢ao para alcancar condutividades ainda superiores. Apesar de muitos
estudos ja terem mostrado que essa estratégia consegue aumentar a condutividade de O* em
ordens de grandeza,[50-56] e até mesmo aumentar efetivamente a densidade de poténcia de
células a combustivel totalmente de estado soélido (usando eletrdlitos sélidos nanocompésitos
ordenados verticalmente),[70] nenhum melhoramento analogo induzido por s#rain era conhecido
em solidos condutores de litio até bem recentemente, quando Tealdi e# @/ predisseram um
aumento de uma ordem de grandeza na difusividade a 500 K no catodo LiFePOy para baterias de
ion de litio para um nivel de s#ain de 3%.[71] Em eletrdlitos para baterias de fon de litio, por
outro lado, nenhum comportamento similar foi relatado até agora.

A seguir, mostramos pela primeira vez que um aumento significativo da
condutividade de Li" (em ordens de grandeza) pode ser induzido em um eletrélito sélido, abrindo
uma nova janela para o aprimoramento do transporte i6nico nesses materiais. Esse resultado foi
obtido calculando (veja a Segao 2.8) uma expressao analitica para a variagao relativa que o strain
induz na condutividade do Li3OCI, parametrizada em termos das barreiras de energia de Gibbs
para migracao, por sua vez avaliadas numericamente por modelagem computacional. A equagao
(195), que representa a expressao analitica usada, ¢ replicada abaixo:

o 3 ( a )2 ﬁ(Gém)_G(m) ) 1+ e_ﬁ(Gégllap_GézlleQ)
—] e

eq—eq
—[:’(G(")—G("))
2+ e F\"ap"Ceq

Todos os termos dessa equagao foram calculados para 300 K, visto que essa é a temperatura ideal

(224)

oo 2\ay

de operacio de uma bateria de ion de litio. Ressaltamos que no intervalo de valores de strains
biaxiais investigado (0-6%), a tunica mudanga estrutural observada em nossas modelagens
computacionais foi uma distor¢ao tetragonal simples, sem quaisquer distor¢des octaedrais, de
forma que todas os pressupostos que levaram ao desenvolvimento da equagao (224) foram
satisfeitos.

O aumento relativo da condutividade lateral em funcio do nivel de s#ain biaxial
distensor, mostrado na Figura 43, indica que um grande aumento da condutividade,
aproximadamente com comportamento exponencial, pode ser alcancado com niveis de strain
relativamente baixos, com a condutividade i6nica aumentando mais de uma ordem de grandeza
para um nivel de s#rain de 2% e alcangando um aumento de duas ordens de grandeza ja para um
nivel de strain de 3.3%.
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Figura 43. Razdo entre as condutividades laterais do Li;:OCl com e sem strain para um strain
biaxial distensor nas dire¢oes [100] e [010], calculadas tanto pela expressio completa, equagao
(224) (losangos vermelhos), quanto pela simples aproximac¢ao dada pela equacao (228) (linha
azul).

Considerando que a condutividade experimental de filmes nio epitaxiais do Li;OCl é
em torno de 1 X 10™* §/cm, a possibilidade de aumentar tais valores ainda que por duas ordens
de grandeza ¢ animadora, visto que isso ja elevaria a condutividade desse eletrolito sélido para o
patamar de eletrdlitos liquidos comerciais (como mostrado na Figura 5) e consequentemente
poderia melhorar significativamente a densidade de poténcia de baterias de litio de estado sélido,
20 usar esse material como eletrélito. Uma breve discussio referente a influéncia do s#ain biaxial
sobre a condutividade perpendicular ao plano do s#ain e também referente a influéncia de outros
tipos de strain (uniaxial, biaxial sob compressao, isostatico, etc.) sobre a condutividade do Li;OCI
pode ser encontrada na referéncia [72].

3.10.1 Origem da dependéncia exponencial da condutividade i6nica do Li;OCI com

O Strain

A parte do aumento da condutividade em si, a dependéncia exponencial simples dela
com o strain é também bastante interessante de um ponto de vista fisico, uma vez que nao ¢
diretamente Obvia a partir da equagdo (224). Portanto, investigamos mais a fundo essa
dependéncia, obtendo uteis zzsights fisicos ao longo do processo, como mostrado a seguir. Para
strains distensores, a energia de Gibbs de formacao de vacancias equatoriais foi menor que a de
vacancias apicais, como pode ser visto na Figura 44a, i.c.,

¢ -6 >0. (225)



83

Também, de acordo com a Figura 44b, a barreira de energia de Gibbs para migracdo pela rota
equatorial-para-equatorial ¢ menor que quando nao ha s#rain. Entao, para strains nao nulos,

m _ ~(m) (m)
AGIM,. =68 —6IM, > 0. (226)
(a) Apical vacancy saddle point Equatorial vacancy (b) Equatorial vacancy saddle point Equatorial vacancy
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Figura 44. Perfis das barreiras de energia de Gibbs em fun¢iao do strain para migragao pelas
rotas (a) equatorial-para-apical e (b) equatorial-para-equatorial, obtidas por modelagem
computacional. Os contornos cinzas tracejados fornecem referéncia a valores numéricos da
energia de Gibbs, enquanto as linhas cheias azuis evidenciam o perfil da barreira para um valor
fixo de strain. Os detalhes superiores mostram “instantaneos” da estrutura relaxada em torno da
vacincia de 1i" que estd migrando, com Li*, O* e CI coloridos de ciano, vermelho e azul,
respectivamente, ¢ com as linhas azuis pontilhadas conectando os fons ajudando a visualizar as
distor¢oes estruturais em relacao a estrutura inicial (Ze., sem distor¢oes e sem vacancias). Fonte:
proprio autor.

Como também mostrado na Figura 44a, a barreira de migracio equatorial-para-
apical ¢ mais alta do que quando nao ha s#ain, uma vez que a energia de Gibbs de formacao de
uma vacancia equatorial diminui mais rapido com o s#razn do que a energia de Gibbs do ponto de
sela. Por exemplo, para um valor de strain de 5%, os contornos mostram que a energia de Gibbs
de formac¢ao de uma vacancia equatorial é reduzida mais de 0.2 eV, enquanto a energia de Gibbs
do ponto de sela ¢ reduzida por menos de 0.2 eV. A partir disso e da equagao (226) temos,
também para s#7ain nao nulo:

G oy — G eq > 0. (227)
Nossos calculos mostraram que essas diferencas crescem quase linearmente quando o strain
aumenta, a uma taxa alta o suficiente para as exponenciais das diferencas correspondentes
presentes nas equacoes (225) e (227) tornarem-se despreziveis para valores de s#rain superiores a
1%. Nesse caso, a equagao (224) reduz-se simplesmente a
o 3

T o2 ePaG e (228)
o, 4
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uma vez que a variagdo do parametro de rede é pequena comparada a exponencial acima. Assim,
para strains maiores que 1%, a equacdao (228) consegue fornecer uma otima estimativa do
aumento relativo da condutividade i6nica lateral do Li;OCl comparada a expressio completa,
como observado na Figura 43. Note-se que a equagio (228) explica diretamente o
comportamento aproximadamente exponencial obtido, visto que a dependéncia da barreira de
energia de Gibbs da rota equatorial-para-equatorial com o s#rain mostra ser praticamente linear.

Apesar desse impacto exponencial do s#ain sobre a condutividade, é importante
observar que o strazn pode nao ser tao util para aumentar a conducio a altas temperaturas, visto
que o aumento relativo da condutividade também possui dependéncia exponencial com o inverso
da temperatura. Isso é consistente com calculos de dinamica molecular a temperaturas bem altas
no LaGaO;, onde o aumento na difusdo lateral foi pequeno, mas ainda assim exponencial com o
strain. [73] Porém, enquanto o desempenho a temperaturas altas/intermedidtias é critico para um
potencial eletrélito sélido para células a combustivel de estado sélido tal como LaGaOs;, a
temperatura ideal de operagao de uma bateria de fon de litio é a temperatura ambiente, entio o
fato de que o aumento da condutividade a altas temperaturas pode ser pequeno nio é um
problema para o Li;OClL Além disso, a condutividade dele assume valores bem altos a
temperaturas superiores, devido a alta entalpia de ativacao dele.

3.10.2 Insights microscopicos

Agora voltamos nossa atengao para os termos presentes na equagao (224), mas
ausentes na equagao (228), uma vez que essa comparagao leva a mais zsights a respeito da rota de
migra¢ao preferencial e da distribui¢do de vacancias entre sitios apicais e equatoriais.

Primeiro, observamos que a principal caracteristica contribuindo para o aumento na
condutividade de Li" induzida pelo s#ain é a redugio da barreira equatotial-para-equatorial, sem
nenhuma influéncia significativa das duas outras. Isso pode ser explicado pela quebra da
degenerescéncia da energia de Gibbs de formacio da vacancia de Li', que se separa em dois
valores, um para cada plano. Por um lado, essa separagiao torna os planos (001) desfavoraveis
energeticamente para vacancias, de forma que muito poucas vacancias (apenas 2% para valores
de strain tao baixos quanto 1%) estao em posi¢oes apicais para a contribuicao dos saltos pela rota
apical-para-equatorial serem relevantes. Por outro lado, essa separagio aumenta a energia de
Gibbs de saltos pela rota equatorial-para-apical, uma vez que o estado fundamental para a
migracao diminui (mais do que o ponto de sela; veja a Figura 44a), limitando significativamente
o numero de saltos por essa rota. Portanto, a condugao lateral ocorre quase exclusivamente nos
planos (002); concordemente, apenas a barreira de migracio nesses planos é relevante para
valores de strain >~1%.

Segundo, a primeira vista, o transporte nos planos (002) niao ¢ fortemente
influenciado pelo aumento drastico da concentracio de vacancias equatoriais, uma vez que a
equagdo (228) nao possui nenhuma dependéncia com as energias relativas de Gibbs de formagao
de vacdncias de Li". Isso ¢ intrigante, visto que a condutividade é linearmente proporcional as
concentragoes de portadores de carga em cada plano e deveria ser bem sensivel a elas, como
descrito pela equagao (191), replicada abaixo:
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o= Z nilqilu; - (229)
i

Entretanto, um exame da distribuicao estatistica das vacancias entre os dois planos como uma
funcao do strain revela que o percentual de vacancias equatoriais ja ¢ ~98% para valores de strain
tao baixos quanto 1%, sendo >99% quando o valor de strain é 1.4%, e a partir de entdo s6 sofre
incrementos bem pequenos. Portanto, para valores de s#azn maiores que 1%, a concentracao de
vacancias equatoriais satura, alcancando um valor praticamente constante. Concordemente, a
contribuicdo dela para a equagdo (228) também ¢é um termo constante, embutido no termo pré-
exponencial.

3.10.3 Aplicabilidade adicional dos resultados obtidos

Destacamos que apesar de as considera¢oes que levaram a equagio (228) nao levarem
em conta Z#/fs octaedrais, aparentemente essa dependéncia exponencial também ¢ valida quando
tilts estdo presentes, como no caso da perovskita L.aGaOs, por exemplo. E ficil verificar que
nossa simples equagao (228) consegue reproduzir com precisao admiravel o aumento relativo do
transporte lateral no LaGaOs obtido por Tealdi e Mustarelli usando dinamica molecular,[74] uma
abordagem que é muito mais custosa computacionalmente e temporalmente que calculos
estaticos de defeitos.

Inferimos que a aplicabilidade da equagdo (228) para materiais com estrutura (anti-
)perovskita em geral estd primariamente associada a redu¢ao da barreira de migragdao equatorial-
para-equatorial e a separa¢ao das energias de Gibbs de formagao de vacancias induzida pelo s#ain,
com a consequente realocaciao de praticamente todas vacancias para posi¢oes equatoriais ja para
valores pequenos de strain, em vez de estar primariamente associado a outras caracteristicas
estruturais como Z/fs octaedrais. De modo ainda mais interessante, essa dependéncia exponencial
parece se manter mesmo para estruturas diferentes da perovskita, tais como fluorita, como
mostrado por De Souza e/ al. para o material céria.[65] Portanto, a dependéncia exponencial
parece ter uma validade um tanto geral e revela-se como uma forma simples de estimar o efeito
do strain biaxial sobre a condutividade paralela a partir de valores teéricos de barreiras de energia
de Gibbs (ou de barreiras de entalpia, como uma aproximagao para a energia de Gibbs quando a
entropia de migracao nao varia significativamente com o strain).

3.10.4 Direcionamentos para a verificagdo experimental do efeito previsto

A forma mais comum de sondar o impacto do s#ain biaxial sobre a condutividade
i6nica envolve a deposi¢ao — via laser pulsado (PLD, da sigla em inglés), por exemplo — de um
filme fino epitaxial do material sob investigacio em um substrato com parametro de rede
diferente (o material depositado tende a deformar-se horizontalmente de modo que seu
parametro de rede “case” com o do substrato) e subsequente obtenc¢ao da condutividade através
de Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica. Que configuracdes de eletrodos sio adequados
para as medidas de impedancia e que substratos em particular podem ser usados depende se a
condutividade a ser sondada ¢ a perpendicular ou a lateral, além de depender do sistema sob
investigacdo. Assim, a seguir fornecemos alguns direcionamentos nesses aspectos que podem ser
uteis para experimentais dispostos a verificar as predi¢des tedricas relatadas aqui.
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Em relacio aos eletrodos, eles devem ser dispostos preferencialmente nas laterais do
filme (veja a Figura 45), uma vez que a condutividade lateral é a que esta sendo sondada. Tal
configuraciao de eletrodos ja foi empregada com sucesso para observar um aumento de duas
ordens de grandeza na condutividade lateral a 573 K devido a um strain biaxial distensor em um
filme fino de zirconia estabilizada com yttria (YSZ) depositado em um substrato de StTiO;
(STO).[64] Outra configuragao possivel é colocar ambos eletrodos no topo, em vez de nos lados.
Ela ¢é similar a empregada por Garcia-Barriocanal ef a/[63] para observar um aumento de oito
ordens de grandeza na condutividade lateral do YSZ préximo a temperatura ambiente (357 K)
em heteroestruturas de YSZ/STO, o que foi parcialmente attibuido ao s#ain.[52,61] Porém, foi
argumentado na literatura que essa ultima configuracao pode levar a uma “resisténcia de eletrodo
enorme”’[76] devido ao pouco contato entre os eletrodos e o sistema sob investigagdo, de modo
que o mostrado na Figura 45 pode ser mais adequado. Ressaltamos que a configura¢do usual (na
qual o eletrélito solido é crescido epitaxialmente em uma camada de perovskita condutora como
StRuO; e entdo o sistema substrato/eletrdlito é “sanduichado” por cima e por baixo pelos
eletrodos) nao pode ser usado aqui, porque envolveria condutividade perpendicular em vez de
lateral.

Figura 45. Aparatos sugeridos para futura verificagdo experimental do aumento predito da
condutividade lateral em um filme fino de Li;OCl, induzido por strain epitaxial devido a uma
diferenca entre os parametros de rede do filme e do substrato. O detalhe ilustra o efeito
resultante do strain, aumentando o espagamento dos planos cristalinos na dire¢io do strain e
reduzindo na dire¢ao perpendicular. Fonte: préprio autor.

Quanto ao substrato, ele deve se um isolante. Caso contrario, para a configuragao de
eletrodos mostrado na Figura 45, haveria fluxo de corrente pelo substrato, mascarando o efeito a
ser sondado. Além disso, o parametro de rede dele deve ser maior que o do Li;OCI, para que
ocorra o strain distensor. Para o Li;OCl, um exemplo de substrato disponivel comercialmente nao
condutor que implica em um valor de strain distensor de ¢z. 2% ¢é o K(Ta1.Nb,)Os; (KTN), cujo
pardmetro de rede encontra-se no intervalo entre 3.989 ¢ 4.000 A dependendo da concentracio
de Nb. Deve-se notar que substratos comumente usados como SrTiO;, LaAlO; e YAIO; nao sao
adequados para sondar nossa predi¢io, visto que possuem parametros de rede menores que o do
Li;OCl e, portanto, nao implicariam em um aumento da condutividade se o LizOCI for crescido
sobre eles na diregao [001].

Outra possibilidade ¢é depositar heteroestruturas epitaxiais com varias camadas
alternadas Li;OCl/Li;3OBr sobre um substrato isolante. Nesse caso, o parimetro de rede do
substrato niao ¢ tao importante (contanto que o filme nao seja muito fino), uma vez que o
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parametro de rede do Li;OBr (a~4.045A), que é maior que o do Li;OCI, é o que sera “casado” e,
portanto, é o que sera responsavel por induzir o strain sobre o Liz3OCl nesse caso. O valor
nominal de s#rain do LisOCl nessas heteroestruturas é 3.5%, para o qual um aumento de
aproximadamente duas ordens de grandeza da condutividade ¢é predito.

3.10.5 Configuracao da célula comercial para melhorar a densidade de poténcia

Apesar de as configuragoes que acabamos de descrever poderem ser usadas para uma
verificagdo experimental mais rapida do aumento predito da condutividade, elas ndo sio
adequadas comercialmente. Mesmo levando em conta as grandes redugdes na resistividade
preditas aqui, a configurac¢ao com eletrodos laterais resultariam em uma resisténcia interna ordens
de grandeza maior (logo, uma densidade de poténcia menor) que a configuracio usual usada
comercialmente (considerando as mesmas dimensoes para o eletrélito nos dois casos), devido a
area de secdo transversal muito pequena do eletrélito.

Entdo, a unica forma de tirar vantagem do aumento na condutividade induzido pelo
strain para de fato aumentar a densidade de poténcia é projetar o arranjo da célula da bateria de tal
forma que o aumento na condutividade seja perpendicular ao substrato, em vez de paralelo a este.

A solugdo natural aqui é usar como eletrdlito sélido um filme nanocompédsito
consistindo de dois componentes orientados verticalmente (um deles sendo o Li;OCI, e o outro,
um material isolante ou condutor de Li"), depositado epitaxialmente por PLD em um substrato
(que seria um dos eletrodos), como ilustrado na Figura 46. Em tais sistemas o strain epitaxial
ocorre verticalmente, devido a diferenca entre os parametros de rede dos dois componentes do
eletrolito solido, em vez de entre o eletrolito sélido e o substrato. Assim, a conducao lateral (ze.,
paralela ao plano do s#rain biaxial) é orientada verticalmente, e os eletrodos podem agora ser
usados na configura¢ao usual, “sanduichando” o eletrélito por cima e por baixo.

Figura 46. Configuracdes sugeridas para as células de forma a aumentar a densidade de poténcia
da bateria, usando um nanocompésito alinhado verticalmente (depositado por PLD) composto
pelo LizOCI e um material secundario com parametro de rede maior que o dele. O detalhe ilustra
o efeito resultante do s#ain, aumentando o espacamento dos planos cristalinos na dire¢ao do
strain e reduzindo na diregao perpendicular. Fonte: préprio autor.
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Tais filmes nanocompodsitos podem ser estruturados tanto como uma matriz de
Li;OCl com colunas verticais se um material secundario (MS),[56,63] como ilustrado no lado
esquerdo da Figura 46, ou como nanocolunas verticalmente alinhadas alternadas de Li:OCl/MS
de dimensdes similares,[57,63,64] como ilustrado no lado direito da Figura 46. E interessante
que, apesar do arranjo estrutural um tanto mais sofisticado desses nanocompositos, eles sao
essencialmente auto organizados e, assim como os analogos com apenas um componente,
também crescem com PLD em apenas um passo de deposi¢do.[56,57,63,64] Além disso, essas
estruturas possuem cristalinidade aumentada,[57, 65] o que resulta em aumento adicional do
transporte i6nico;[79] e podem também ter espessura de cerca de 1 micrémetro,[56,65] o que
reduz as preocupagoes concernentes a estabilidade mecanica e durabilidade.[70]

Heteroestruturas analogas a essas ja se mostraram eficientes em fornecer melhor
transporte fora-do-plano (i.e., perpendicular ao substrato) em condutores de O, incluindo
eletrolitos solidos para células a combustivel.[56,57] No dltimo caso, células a combustivel
construidas com tais eletrélitos apresentaram aumento significativo da densidade de poténcia
relativo a células usando apenas um dos nanocompoésitos como eletrélito solido na forma de
filme (para a mesma espessura).[70]

Espera-se que o uso de um nanocompoésito Li;OCI/MS verticalmente otientado
como eletrolito solido em vez de um filme contendo apenas Li;OCl aumente a densidade de
poténcia pela mesma ordem de grandeza que o aumento da condutividade (apesar de nao ser
exatamente o mesmo valor), uma vez que a poténcia de saida é inversamente proporcional a
resisténcia da célula. Isso é consistente com as observacdes experimentais de Su et al.,[70]
segundo as quais um aumento de 50% na condutividade de O* no eletrdlito sélido foi
acompanhada por um aumento de 40% na densidade de poténcia da célula a combustivel.

No entanto, alguns direcionamentos para a escolha do substrato e do MS devem ser
observados, uma vez que a escolha apropriada deles desempenha um papel importante nesses
sistemas. Por exemplo, o substrato deve ser um catodo monocristalino ou ceramico para baterias
de fon de litio que seja compativel com Li;OCl e sobre o qual esse eletrdlito possa crescer
epitaxialmente na diregdo [001]. O MS também deve ter a capacidade de crescer no substrato
escolhido, embora nao necessariamente na mesma otientacao. A direcio de crescimento do MS
apenas precisa ser tal que o parametro de rede na direcdo perpendicular ao substrato seja maior
que o do Li;OCL Também ¢é desejavel que o MS tenha médulo elastico maior que o do Li;OCl,
para que a diferenga entre parametros de rede seja acomodada primariamente através do s#ain no
Li;OCl, em vez de no MS.[77] Adicionalmente, eles podem ser misciveis a altas temperaturas,
contanto que sofram decomposi¢ao espinodal a baixas temperaturas.[77]

Outros fatores importantes sao as larguras das nanocolunas, a espessura do filme e a
razao entre as duas fases do nanocompésito. O primeiro tem impacto direto na razio
interface/bulk, o que é relevante, visto que o aumento predito da condutividade ocotte préximo
as interfaces, onde o s#rain é mais acentuado. A largura das nanocolunas de Li;OCl devem ter
menos de 100 nm (preferencialmente < 20 nm), de forma que nao seja grande o suficiente para
permitir relaxagdo completa zia planos de falha do tipo deslocamento.[78] Tem sido relatado que
a taxa de crescimento tem influéncia sobre a largura da coluna, de modo que esta pode ser
controlada através da taxa de repeticao do /aser.[70] Quanto ao filme, ele deve ser mais espesso
que metade da largura da coluna, que é aproximadamente a espessura de transicao entre controle
de strain horizontal (devido ao substrato) para vertical.[78] Ja a razao Li;OCL:MS usada no alvo
compésito para a PLD ¢ a responsavel por definir a ocorréncia de ou colunas do MS em uma
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mattiz de Li;OCl ou nanocolunas alternadas Li;OCl/MS. Para razdes de ~35:65, espera-se que
nanocolunas/pilares formem por nucleagio e crescimento em uma mattiz, enquanto para razoes
de ~50:50, espera-se que colunas alternadas sejam formadas por decomposi¢ao espinodal.
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4 CONCLUSOES E PERSPECTIVAS

Foi usada aqui uma combina¢io de calculos de termodinamica estatistica e
modelagem computacional para investigar os portadores de carga e o transporte i6nico no
Li;OCl, um potencial candidato a eletrélito sélido para baterias de fon de litio. A parametrizacao
usada para a modelagem mostrou ser confiavel nos aspectos vibracional, térmico, estrutural e
dielétrico.

Verificou-se que os portadores de carga termicamente ativados em maior
concentra¢ao sao vacancias de litio, que estdo em parte associadas a vacancias de cloro (o que ¢
capaz de explicar a energia de ativagdo observada experimentalmente), embora a concentragao
delas em amostras estequiométricas e ndo dopadas ¢ baixa: da ordem de 107

Logo, para aumentar a condutividade, que ¢ linearmente proporcional a concentragao
de portadores, ¢ essencial induzir a formacao de portadores nao termicamente ativados, seja por
dopagem, seja por deficiéncia de LiCl.

Os resultados obtidos indicam que, dessas duas estratégias, a tltima provavelmente é
a mais promissora, uma vez que a deficiéncia de LiCl tende a gerar intersticio de Li" como
portador de carga, cuja mobilidade é maior que a de vacancias.

Outra possibilidade investigada para aumentar a condutividade foi o uso de strain
distensor biaxial, que mostrou ser capaz de aumentar a condutividade desse material em ordens
de grandeza. Uma forma pratica de tirar proveito disso para aumentar a densidade de poténcia
das baterias de litio de estado soélido seria usar como eletrélito sélido um nanocompédsito
verticalmente alinhado composto pelo Li;OCl e um material secundario com parametro de rede
maior que o do Li;OCl.

Estao em fase inicial, em andamento ou em fase de conclusio as seguintes
investigacoes:

e Efeito da associacao de vacancias a distancias de segundos e terceiros vizinhos;

e Efeito da associacio/dissociacio de defeitos sobre amostras com deficiéncia de LiCl;

e Migracao de intersticios em amostras deficientes em LiCl;

e Efeito de outros tipos de strain sobre a condutividade i6nica do Li;OCI;

e Efeito da dopagem com cations divalentes;

e Associacao entre cations divalentes e vacancias de litio;

e Efeito da dopagem com N,

e Efeito da dopagem com S*;

e Cilculo da condutividade tedrica para diversos cenarios: amostra pura estequiométrica,
dopada, e ndo estequiométrica;

e Transporte de vacancias de CI;

Cilculos de dinamica molecular;

Calculos ab initio;

e Aplicagao das investigagdes ja realizadas e em curso também para os materiais Li;OBr,
Li;O(Cl,Br), e os materiais analogos com sodio, as anti-perovskitas ricas em s6dio (NaRAPs).

e Predicdo da estrutura e das propriedades do material Li;OCl, que possui estrutura
Ruddlesden-Popper.
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e Modelagem computacional de outros condutores ionicos, tais como haletos alcalinos, e de
outros eletrolitos sélidos para baterias de {on de litio ou sodio, tais como NasPSy, LizN, Li,S, etc.
e Sintese e caracterizagao de eletrolitos solidos cristalinos para baterias de fon de litio, tais como
(Li,La)TiO; e (Li,La),TiO4, LIRAPs e NaRAPs.

e Sintese e caracterizagdo de eletrolitos sélidos vitroceramicos para baterias de fon de litio, tais
como LiRAPs e NaRAPs.

e Sintese e/ou caracterizagdo de outros materiais com potencial aplicacio no campo de
armazenamento e/ou conversio de enetgia, como por exemplo dielétricos de alto desempenho
para microcapacitores, catodos para células a combustivel, e eletrdlitos solidos para célula a

combustivel.
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