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Resumo

Neste trabalho empregamos simulagdes atomisticas estaticas para investigar os defeitos
pontuais em anti-perovskitas de LizOCl em funcio da temperatura. Para tanto assumimos um
modelo de potencial interiénico de Buckingham para as interagoes entre os fons e o modelo de casca
esférica para tratar as polarizacées dos fons, com exce¢ao do litio que foi descrito pelo modelo de
ion rigido. Os defeitos foram calculados seguindo a metodologia de Mott-Littletlon. Os principais
defeitos intrinsecos investigados foram os defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de LiCl e Li,0, e
Frenkel. Os resultados mostram que o defeito mais provavel é o de pseudo-Schottky de LiCl, cuja
entalpia de formagao ¢ de cerca de 0,98 eV a 300 K. A concentragdo de vacancias de litio calculada
assumiu valores inferiores a 1077, indicando que a maioria das vacancias deve ser gerada por
impurezas aliovalentes extrinsecas. A energia de migragdo de vacancias de litio calculada concorda

com as medidas experimentais (0,26 eV) e mostra que este é o principal mecanismo de conducio

i6nica neste material, ocorrendo ao longo dos vértices dos octaedros de OLig.



Abstract

In this work we investigated the temperature dependence of point defects in LizOCl
anti-perovskites using static atomistic simulations. The interionic interactions were modeled by
pairwise Buckingham-type pairwise potentials, while the shell model was employed to describe the
ions, except the lithium ions that was assumed as a spherical rigid ion. The defects were calculated
according to the Mott-Littleton approach for several temperatures between 0 and 600 K. The main
intrinsic defects investigated were Schottky, LiCl and Li;O pseudo-Schottky and Frenkel defects.
Results show the most likely defect is the LiCl pseudo-Schottky one, which formation enthalpy is
about 0,98 eV at 300 K . The calculated lithium wvacancies concentration did not reach wvalues
abovel0~7, indicating that most of vacancies might be generated by aliovalent extrinsic impurities.
The calculated vacancy migration energy agrees very well with that obtained experimentally
(0,26 eV) and it shows that the main ionic conductivity mechanism in LizOCl is due to the lithium

vacancies, occurring along the OLig octahedron vertices.
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1 Introducao

Além de poluir o ar de cidades grandes e modernas, sabe-se agora que ha grandes
chances de que as emissoes de gases oriundas da queima de combustiveis fosseis e biomassa sejam
responsaveis pelo aquecimento global. Além disso, sabe-se que hda um limite para as reservas de
petrdleo e/ou gas. Consequentemente, as buscas por fontes alternativas de energia sdao incessantes
[1]. Um obstaculo critico para o sucesso de muitas tecnologias de energia limpa é o armazenamento
de energia, feito principalmente por baterias. Apesar de as baterias atualmente existentes serem
relativamente satisfatorias para eletronicos portateis, como telefones celulares e /aptgps, o
desempenho delas esta longe de ser satisfatorio para o uso automotivo [2], sendo necessarias baterias
secundarias (isto ¢é, recarregaveis) que preencham alguns requisitos como: baixo custo; alta
capacidade e alta taxa de carga/descarga; funcionar em uma larga janela tanto de voltagem quanto de
corrente; operar de forma estavel em um amplo intervalo de temperatura (de -100 °C até 300 °C);
alta energia especifica; baixa toxidade; e auto-descarga minima [1][3]. Além do uso em dispositivos
eletronicos e em automoveis, baterias também podem ser empregadas no armazenamento de energia

para fontes intermitentes de energia, como eolica e solar. [1]

Atualmente, baterias recarregaveis de fon de litio (LIB) sdo as que armazenam a maior
quantidade de energia' por unidade de volume (densidade de energia)’ ou de massa (energia
especifica) a um custo razoavel. Enquanto a primeira caracteristica é mais relevante para o emprego
em dispositivos eletronicos portateis, a segunda é fundamental para um uso eficiente em
automoveis. Na busca pelo aumento da energia especifica, para aumentar a voltagem de operagao ou
redu¢ao da massa das baterias, novos eletrélitos estao sendo investigados, e devem mostrar, além do
que ja foi citado [1]: alta condutividade para fons de litio (o; > 10™* S /cm) e baixa condutividade
eletronica (0, < 10710 S/cm); causar pouca corrosio aos eletrodos; ser seguros, de preferéncia nio
inflamaveis e ndo explosivos quando curto-circuitados; possuir numero de transferéncia oy;/

Ototar = 1, onde Oppq; inclui a condutividade de litio, a eletronica e dos demais {ons.

A Figura 1 esbo¢a o funcionamento basico de uma LIB. Uma LIB funciona como
dispositivo de armazenamento de energia ao converter energia elétrica em eletroquimica. Nas LIB

comercializadas atualmente, catodo e anodo consistem em materiais laminares, nos quais o litio pode

I A energia potencial armazenada é proporcional a0 nimero de portadores de carga no eletrolito — neste caso,
ions de litio.

2 A densidade de energia e a energia especifica armazenadas sio maiores devido a pequena massa e ao
pequeno volume dos portadores de carga — {ons de litio, o que reflete em uma redugdo de massa e volume do
eletrélito.
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ser intercalado. No anodo, geralmente se usa grafite, enquanto 6xidos de metais de transi¢io (como

LiC00,) costumam ser usados nos catodos.

Current > [
1 U, I
' <«—— Electrons
Anode Separator/Electrolyte Cathode
)e® 0 ¢ ®

: Solvent _ 7 Transiti tal
0 C 0 Li $ mole?lﬁu k np‘;?;'hm'?:

Figura 1. Principio de funcionamento de uma bateria de fon de litio (carregando). [4]

Na LIB, durante o processo de carga, fons de litio sao extraidos do catodo, sio
solvatados pelo eletrélito nao aquoso e migram através deste até serem intercalados entre as camadas
do anodo (nhao mais na forma de fons). Enquanto isso, elétrons também se movem do catodo para o
anodo através dos coletores de corrente externos, formando um circuito elétrico. Como o potencial
quimico de litio ¢ muito maior no anodo do que no catodo, a energia elétrica é armazenada na forma
de energia eletroquimica. Durante a descarga, o processo ¢ revertido e a energia eletroquimica ¢
liberada na forma de energia elétrica [4]. O catodo e o anodo sdo separados por uma membrana
micro-porosa, chamada separador, que previne a aproximagao entre os dois eletrodos, mas permite

o eletrolito penetrar.

Atualmente, os eletrélitos que compdem as baterias de fon de litio que sao produzidas
em massa para uso em /aptops, filmadoras e celulares empregam solugdes liquidas de sais de litio,
como LiPFg, LiBF, ou LiCl0O,, em um solvente organico, como carbonato de etileno, catbonato de
dimetil, carbonato de dietil e carbonato de propileno. [5] Contudo, solventes baseados em
carbonatos sio altamente inflamaveis, com pontos de fulgor’ abaixo de 30 °C, acarretando uma série

de implicagdes concernentes a embalagem, ao custo, a seguranca e ao tamanho dessas baterias.

3 Chamamos de ponto de fulgor a menor temperatura necessaria para que vapor seja liberado de um
combustivel em quantidade suficiente para formar uma mistura inflamavel.
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Assim, devido as peculiaridades quimicas dos eletrolitos liquidos, exige-se que as células da bateria
sejam embaladas em invélucros de metal rigidos e hermeticamente selados, o que aumenta a massa e
o volume da embalagem, reduzindo a densidade de energia pratica, e onera as atuais baterias. Além
disso, quando ha superaquecimento, ocorre um drastico aumento da pressao interna da célula, de
forma que as células sdo projetadas para ter aberturas de seguranga que exalam automaticamente em
tais condi¢oes. Isto pode levar a explosdes ou combustio, no caso de mau funcionamento ou

exposicao ao calor.

Portanto, a seguran¢a ¢ um problema real em baterias que usam eletrolitos liquidos.
Outra razdo que torna indesejavel o uso de eletrolitos liquidos é o impedimento de usar litio
metalico como anodo, embora este eletrodo seja 0 que possui a maior energia especifica de todos os
materiais utilizados como anodos. Isso se da em virtude da alta reatividade entre o litio metalico e
eletrolito, levando ao crescimento de dendritos* durante o processo de carga. Por sua vez, isso limita
0 uso a aproximadamente a metade dos ciclos possiveis, pois o litio ¢ retirado do anodo, reduzindo a
capacidade de carga. Além disso, o litio dendritico formado tende a furar o separador, causando
curtos-circuitos internos, aumento da temperatura interna acima do ponto de fusao do litio (181 °C)

e subsequente explosao da célula. [5]—[§]

Consequentemente, buscam-se solugdes em eletrolitos solidos. Ha basicamente trés
potenciais candidatos a eletrdlitos solidos: polimeros organicos, vidros inorganicos e compostos
cristalinos inorganicos [9]. Todos superam os eletrolitos liquidos em termos de seguranca, além de
serem capazes de suportar curtos-circuitos sem danos permanentes, pressao sem curto-circuitar e
perfuracoes sem grandes danos, evitando explosdes e combustao [8]. A aplicabilidade de cada um
desses eletrolitos solidos deve-se a suas propriedades mecanicas: enquanto compostos cristalinos e
vitreos os tornam mais adequados para projetos de baterias rigidas, devido a seu alto médulo de
Young, polimeros sio ideais para projetos de baterias flexiveis. Polimeros possuem a vantagem de
ser geralmente mais facies de processar, o que reduz os custos de produgao. Por outro lado,
compostos cristalinos sao mais adequados para ambientes de altas temperaturas ou agressivos de
outras formas. Contudo, eletrdlitos sélidos em geral possuem a desvantagem de serem maus
condutores de fons de litio na faixa de temperaturas de aplicagao pratica, comparado aos eletrélitos

liquidos, dificultando seu uso comercial. [10]

Entretanto, em alguns compostos cristalinos a conducao de fons de litio ¢
razoavelmente alta mesmo a temperaturas reativamente baixas, de forma que diversos deles tém sido

investigados visando a aplicacio em baterias de fon de litio. Entre eles, podemos citar sulfatos,

4 Cristais de litio em forma de agulha.
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fOSfatOS c éXidOS, como Li3’25690’25P0'7554 5 Li1+xAle€2_x(P04)3 € (La, Ll)TlO3, tOdOS com
condutividade i6nica da ordem de 1073 S/cm a temperatura ambiente. A 500 K, o primeiro atinge

uma condutividade da ordem de 107! S/cm, enquanto a condutividade dos outros dois é da ordem

de 1072 S /cm [10].

Particularmente, no caso das anti-perovskitas de litio, em 2012, Y. Zhao e L. Daemen
[3], motivados pela condutividade superidnica a altas temperaturas das perovskitas (K, Na)MgFs,
investigaram uma nova familia de anti-perovskitas “invertidas eletronicamente”: (Cl, Br)OLis, as
quais sao ricas em litio, com massa percentual de 29% de litio. Eles mostraram que suas estruturas
cristalinas apresentam pequenas distor¢Oes tetragonais ou ortorrombicas em relagdo a estrutura
cubica ideal, obtendo parametros de rede correspondente a estrutura pseudo-ctbica dos cristais de
LizOCl e LiOBr de 3,91 e 4,02 A, respectivamente. Determinaram que os pontos de fusio dos
cristais de LizOCl e LizOBr sao de 282 °C (555 K) e 280 °C (553 K), respectivamente, enquanto
o do Liz0ClysBry5 ¢ 270 °C (543 K).

Y. Zhao e L. Daemen também realizaram medidas de impedancia, mostrando que, a
temperatura ambiente, a condutividade i6nica assume os valores 0,85-1073S/cm e 1,94 -
1073 S/cm para LizOCl e Liz0Cly 5By 5, respectivamente. Contudo, a 250 °C (523 K), estes
valores sobem para a ordem de 1072 S/cm e 1071 S /cm, respectivamente, com a condutividade
do Liz0ClysBrg s chegando a 15/cm em 266 °C (539 K). Os compostos apresentaram baixas
energias de ativagao de 0,26 eV para o LizOCl ¢ 0,18 eV para o Liz0Cl, 5sB7y 5. Demonstraram,
portanto, que esta familia de perovskitas apresenta valores para a condutividade i6nica comparavel
aos dos compostos investigados hoje em dia, o que torna tais anti-perovskitas boas candidatas a
utilizacdo como eletrélitos solidos para baterias de fon de litio. Os autores levantaram a possibilidade
de as amostras terem sido acidentalmente dopadas com fons de Al3* durante o processo de sintese,
no qual as amostras derretidas (e altamente corrosivas) foram depositadas e espalhadas em uma
folha plana de aluminio a fim de obter amostras em forma de disco. Discutiu ainda a possibilidade

de as amostras serem ligeiramente ndo estequiométricas, devido a volatilidade do Cl™ e do Br™, o

b

que reduziria proporcionalmente a concentragio de Li™ nas amostras, por compensacio de carga.

Ainda em 2012, Olaf Reckeweg ¢ al. [11] também obtiveram a anti-perovskita LizOCl
durante tentativas de sintetizar a perovskita LisOCly ([OLiy]|LiCl3) a partir de Li, 0 e LiCl, porém
ctbica com parimetro de rede da célula cibica para o grupo espacial Pm3m de 3,9070(4) A. Os
autores relatam também uma condutividade da ordem de 10 S/cm a 170 °C (443 K) e sugeriram

que a condutividade pode ser aumentada por meio da dopagem de Ca®*, Mg?* ou Mn?*.
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No comego de 2013, Yi Zhang ez al. [12] estudaram a estabilidade de anti-perovskitas
ricas em litio e os mecanismos de transporte do fon de litio nesses materiais por meio de calculos de
primeiros principios (DFT) e dinamica molecular. Os autores chegaram a conclusio que as anti-
perovskitas LizOCl, LizOBr e LizOClysB7ys sio metaestaveis com relagio a decomposicio,
exibindo, porém, excelente estabilidade eletroquimica’. Os calculos de dinimica molecular
mostraram que anti-perovskitas com estrutura perfeita nio sio boas condutoras de Li™, sugerindo
que a condutividade deve ser sintonizada pela concentragdo de vacancias de litio e por desordem
estrutural. Eles obtiveram entalpias de migracao de 0,303 eV ¢ 0,311 eV para Li3OCl e Li3OBr
respectivamente. Esses valores sdo cerca de 15 % maiores que os valores experimentais. Ja para duas
configuracoes do composto LizOCly 5Bty s, os valores obtidos foram 0,288 eV ¢ 0,332 eV, os
quais sao 60 e 85 % superiores aos experimentais. Além disso, os resultados experimentais mostram
que o Liz0ClysBrgs possui energia de ativagio menor que os compostos puros. Essas
discrepancias podem estar associadas ao fato dos autores terem usado altas temperaturas, entre 700 e

2000 K para acelerar o processo de condug¢io, enquanto a temperatura de fusao dessas amostras é da

ordem de 600 K.

Também foram realizados céalculos de migracao de vacancias por simulagdes estaticas
usando DFT através de duas rotas. Para a primeira rota (mais curta), os valores obtidos para LizOCl
e LizOBr foram, respectivamente, 0,367 eV e 0,405 eV, os quais sio cerca de 40 % acima dos
valores expetimentais. Para a segunda, os valores obtidos para LizOCl e LizOBr foram,
respectivamente, 1,201 eV e 1,778 eV. Entretanto, como os calculos de migracao de vacancias
foram feitas em supercélulas de 40 atomos, replicadas periodicamente, os resultados podem ser

diferentes daqueles obtidos ao calcular a migracao de uma tnica vacancia no cristal.

Simulagbes classicas apresentam algumas vantagens para tratar esse tipo de problema,
como: calculos de dinamica molecular podem ser realizados em escalas de tempo consideravelmente
maiores, devido a0 menor custo computacional, o que dispensa a necessidade de usar temperaturas
demasiadamente elevadas; calculos de migracio de vacancias individuais podem ser realizadas,
usando o método de Mott-Littleton, [12,13] em vez de supercélula; os calculos podem ser realizados

em varias temperaturas.

Assim, neste trabalho empregamos simulagOes atomisticas estaticas para investigar os
defeitos pontuais em anti-perovskitas de LizOCl em fun¢io da temperatura. Para tanto assumimos
um modelo de potencial interiénico de Buckingham para as interagdes entre os fons e o modelo de

casca esférica para tratar as polarizagdes dos fons, com excecao do litio, que foi descrito pelo modelo

5> A estabilidade eletroquimica é essencial para aplicacSes praticas.
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de fon rigido. Os defeitos foram calculados seguindo a metodologia de Mott-Littletlon. Os principais
defeitos intrinsecos investigados foram os defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de LiCl e Li,0, ¢
Frenkel. Também foi realizado o calculo de migragdo de vacancias de litio e o calculo da

concentragao de vacancias em fun¢ao da temperatura.

Este trabalho esta dividido da seguinte forma: o proximo capitulo tratara os defeitos
pontuais em cristais. Em seguida, mostraremos a base tedrica por tras dos métodos computacionais
empregados. Por fim, discutiremos os resultados obtidos, assim como as conclusdes finais e as

perspectivas.
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2 Defeitos pontuais

Na pratica, ndo existe cristal perfeito, pois o cristal pode reduzir sua energia de Gibbs,
via entropia configuracional, pela criagdo de defeitos, os quais podem ser defeitos pontuais, lineares,
planares, ou volumétricos. Em cristais i6nicos, a condug¢ao é devido, basicamente, a migragdo de

defeitos carregados, normalmente pontuais.

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 ion, mas nao ha; ou ions em
posi¢cdes nao regulares da rede, os quais sao chamados de intersticios; ou a substituicdo de um
atomo da rede por outro na mesma posi¢ao, ao qual chamamos impureza. A Figura 2 mostra uma
representacdo esquematica de uma vacancia. Muitas propriedades, como luminescéncia, difusao e
condutividade, sao influenciadas pela presenca desses defeitos. Daremos aqui énfase apenas a

condutividade.

Figura 2. Representagao esquematica do cristal com uma vacancia.

Os defeitos podem ser formados tanto na cristalizacio quanto quando o cristal é
aquecido. Neste dltimo caso, ocorre um aumento da mobilidade dos fons, fazendo com alguns fons

salam de seus sitios, podendo ocupar vacancias ou sitios intersticiais, podendo ainda originar
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difusao. A Figura 3 ilustra um mecanismo de formacdo de vacancias em uma rede monoatomica,

ativado pelo aumento da temperatura do cristal’.

Figura 3. Representa¢ao esquematica do cristal de um dos processos de formacao de
vacancias. As setas indicam os saltos, onde a seta superior representa o primeiro salto
realizado e a infetior, o ultimo.

Intersticios podem ser ‘intrinsecos’, caso os fons envolvidos sejam aqueles da prépria
estequiometria do cristal, ou ‘extrinsecos’, caso contrario. As respectivas representagoes
esquematicas encontram-se na Figura 4 e na Figura 5. Pela combinagiao de vacancias e intersticios,

podemos gerar defeitos ligeiramente mais complexos, como os defeitos de Schottky e o de Frenkel.

¢ Ao aumentarmos a temperatura do meio (reservatério térmico), o cristal ndo estara mais em equilibrio. Os
defeitos sdo formados com o intuito de alcanca-lo, por meio da minimizacio da energia de Gibbs.
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Figura 4. Representagao esquematica do cristal com um intersticio intrinseco (esquerda) e
extrinseco (direita).

Figura 5. Representacao esquematica do cristal com uma impureza substitucional intrinseca
(esquerda) e extrinseca (direita).

O defeito de Schottky ¢ caracterizado pela auséncia de uma molécula inteira no bulk,
quebrando a periodicidade da rede’. E importante ressaltar que os fons integrantes do defeito de

Schottky nao precisam estar imediatamente proximos uns dos outros — embora esta seja, em geral, a

7O defeito pode ter sido gerado durante o crescimento do cristal, o que ¢é inevitavel, ou pela difusdo da molécula para a
superficie.
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situagdo mais provavel (menos energética). Como a molécula é neutra, este defeito preserva a

neutralidade de carga da rede. A Figura 6 (a) mostra um esquema do defeito de Schottky.

®°0
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Figura 6. Representagdo esquematica do cristal com um defeito de (a) Schottky e (b)
Frenkel.

O defeito de Frenkel é caracterizado pela auséncia de um fon do seu sitio, compensada
pela presenca de um fon semelhante em uma posicao intersticial, a fim de preservar a neutralidade de

carga’. A Figura 6 (b) mostra um esquema do defeito de Frenkel.

8 O defeito pode ter sido gerado durante o crescimento do cristal ou pela migracio do fon.
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3 Modelagem

Neste capitulo, iremos discutir alguns aspectos teéricos acerca do método utilizado para
a modelagem dos cristais estudados. Simulagdes em sélidos podem ser executadas com base em
calculos quanticos ou classicos. Como dito anteriormente, optamos pela modelagem classica para

levar em conta o efeito de temperatura e nio replicar os defeitos nos calculos.

O processo classico de simulagao atomistica estatica consiste nas seguintes etapas: obter
uma parametrizagao que descreva o material (o que engloba a ado¢dao de um modelo i6nico e de um
potencial de interag¢do entre os fons, cujas coordenadas em geral sao 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 é levada em
consideracao; o ‘atomistica’, que nao estamos interessados em elétrons ou outras particulas

subatémicas, e sim, em atomos como um todo. [15]

Tais calculos foram efetuados com o cédigo GULP, do inglés General Utility Lattice

Program. 26][27]28][29][30] A seguir discutiremos as etapas supracitadas de forma mais detalhada.

3.1 Modelo i6nico

Enquanto se considera ions pouco polarizaveis como sendo esferas macicas e
impenetraveis (fons rigidos), ja foi mostrado que para fons polarizaveis tal modelo nao fornece uma
representacao adequada da polarizacao da rede, resultando em valores ruins para as polarizabilidades
dos fons e constante dielétrica. [20] Para contornar essa questao, tem-se tido grande éxito ao usar um
modelo proposto por Dick e Overhauser, [21] onde o atomo é composto de um “nucleo” ou
“caro¢o” 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 forca restauradora harmonica, ou seja, um
potencial quadritico com constante de mola k. A Figura 7 ilustra esse modelo. Tém-se, nesse caso,

trés parametros a ajustar para cada fon considerado: X, Y e k.
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Figura 7. 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.

Como os fons utilizados nesse trabalho siao polarizaveis, foi utilizado o modelo de casca
e nucleo. Assim sendo, quaisquer interagdes de curto alcance deveriam, a prior, ser consideradas nao
entre dois fons pontuais, mas entre casca-casca (CC), casca-nicleo (CN), nucleo-casca (NC) e
nucleo-nucleo (NN), conforme a Figura 8. No entanto, os nucleos experimentam uma blindagem

eletrostatica devido as cascas, sobrando apenas as interacoes CC.

Figura 8. Esbogo das interagoes entre dois fons descritos pelo modelo de casca e nucleo.

3.2 Potenciais de interacdo interidnicos

As interagdes entre os fons podem ser tratadas por potenciais de curto e de longo

alcance. Uma combinagio desses nos fornecera o potencial resultante sobre cada pat’ de fons. Como

? Levando em conta apenas interacSes de dois corpos.
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um cristal é estavel, essa energia ¢ obviamente negativa, representando um estado ligado.

Discutiremos a seguir as intera¢Oes interionicas relevantes presentes nos materiais simulados.

3.2.1 Interacao de Pauli

Quando ha aproximagao entre dois atomos (lustrada na Figura 9), suas distribuigcoes de
carga superpoem-se, havendo uma tendéncia para os elétrons de um atomo ocupar em parte estados
j4 ocupados por elétrons do outro, o que nio ¢ permitido pelo principio de exclusio de Pauli".
Assim, ocorre uma promogao parcial de elétrons a estados de alta energia ainda nao ocupados dos

atomos. Como a superposi¢cao aumenta a energia total do sistema, esta interagao é repulsiva.

(@) (b)

Figura 9. Esbogo das distribui¢ées eletronicas de dois atomos (a) sem superposi¢ao e (b) com
superposicao.

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

. 11 ;. .
repulswos €mp1iricos tais como

Born - Landé _ -n
Ui = Aijrij 1)

B -M
Uijorn ayer _ Aij exp _p_ . @)

10 Este principio nos diz que dois férmions nio podem ocupar o mesmo estado quantico.
11 Quando usados juntamente com o potencial atrativo de Van der Waals, citado na se¢ao 3.2.2
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O potencial de Born — Landé ajusta melhor os dados experimentais de cristais
moleculares, onde nao ha interagio eletrostatica. Nesse caso, o valor escolhido quase universamente
para parametro n é 12. O potencial de Born — Mayer é mais adequado para cristais idnicos (e foi,
portanto, o utilizado neste trabalho). Além disso, é o mais facil de justificar do ponto de vista
teérico, visto que a repulsio entre densidades eletronicas sobrepostas assumem uma forma
exponencial a distancias razoaveis. O parametro A determina a intensidade da interagao, enquanto o

p estipula o alcance desta.

3.2.2 Interacao de Van der Waals - 1ondon

A configuragao 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
fon estar com sua nuvem eletronica levemente deslocada em relacdao a distribuicdao natural, estando
entao momentaneamente polarizado. Por inducao elétrica, este fon ira provocar a polarizagao do fon
vizinho", resultando uma atragio fraca” entre estes, chamada interacio de Van der Waals ou de
London. Tal intera¢ao é um efeito quantico e independe de qualquer superposi¢ao de densidades de

carga para existir. [22]

Pode-se mostrar usando calculo variacional [22] que a energia potencial é proporcional

ao inverso da sexta poténcia da distancia entre os dois fons,
Vander Waals _ __ _ . . .
Uij = L#] 3)

sendo, portanto, uma interacdo de curto alcance. Apesar de ser a principal interagdao atrativa em
cristais de gases inertes e de muitas moléculas organicas, em cristais i6nicos, onde também se
encontra presente a interacao coulombiana, sua contribuicdo para a energia da rede é da ordem de

apenas 1 ou 2 %. [22]

12 Ou seja, dara origem a um dipolo induzido.
13 Comparada a interacdo coulombiana.
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3.2.3 Interacao de Coulomb

E uma interagdo de longo alcance que influi sobre praticamente toda a estrutura
cristalina, sendo responsavel pela maior contribui¢dao para a energia interna da rede. E atrativa entre
ions de cargas opostas e repulsiva entre fons de mesma carga. Sua forma é:

2
y Coulomb _ ZlZ]e 4
ij - ’
Ame i
onde Z; ¢ a relagao entre a carga do i-ésimo fon e a carga elementar, e é a carga protonica e € é a

permissividade do vacuo.

Apesar de sua forma simples, sua contribui¢ao (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 10: a interagdo entre um fon de referéncia A (de carga q,)
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 7 entre eles, enquanto o nimero de fons do mesmo tipo de B nessa
mesma casca esférica' é 4mr?{, onde { é a densidade superficial de fons na casca esférica, que
suporemos constante. Por conseguinte, a energia potencial devido a interagdo de Coulomb entre o

ion de referéncia e cada casca esférica é proporcional a 1:

q40Q q40Q
[ Coulomb — Ar2l = 2=¢r, 5
o (1) = a2 = gy ®)

Figura 10. Corte transversal de uma casca esférica de raio 1 centrada no fon de referéncia 4 e
contendo fons do tipo B.

14 E, conseqiientemente, o numero de interacdes entre A e {ons da casca esférica.
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Podemos notar entio que ao tentarmos somar yGowomb 1y sobre todas as cascas

esféricas a energia potencial total do fon de referéncia diverge:

Uﬁoulomb — Z Ugoulomb (T‘) _ Q:Q cz -
0
r r

©)

= Ugoulomb — 400

)

Uma vez que um cristal ideal ¢ infinito.

Para contornar esse problema, a aproximacao usada pelo GULP ¢é o método da soma
de Ewald para materiais tridimensionais. O potencial de interagao eletrostatico experimentado por
um fon na presenca de todos os outros fons de determinada sub-rede'” do cristal é computado como
a soma de dois potenciais. O primeiro ¢ aquele que seria produzido por uma estrutura com uma
distribuicdao gaussiana de carga localizada no sitio de cada fon, com o mesmo sinal deste. O segundo
¢ aquele de uma sub-rede de cargas pontuais com uma distribuicdo gaussiana adicional de sinal
oposto superposto a cada carga pontual. E importante lembrar que devido ao fato de o potencial
experimentado pelo fon de referéncia nao ser afetado pela sua propria distribuicio de carga, esta
também nao contribuira para nenhum dos dois potenciais. A Figura 11 ilustra a distribuicao 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 distribuicbes 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.

15 Uma sub-rede ¢ formada por {ons do mesmo tipo.
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Figura 11. Distribui¢ao de cargas para cada uma das duas partes em que o potencial é separado. A
gaussiana tracejada nao ¢é levada em conta no potencial. Os tragos verticais representam as cargas
pontuais.

3.2.4 Potencial de Buckingham

Utilizamos neste trabalho um potencial interidonico que tem por muito tempo sido bem

sucedido em modelar as interagdes em cristais idnicos, englobando as trés interagdes citadas:

_ yrCoulomb Buckingham
Uij = Ujj +Uj; : )
onde
Buckingham Born - Mayer
Uij g =U i Yy + U}/jan der Waals. (8)

Em vista do curto alcance do potencial de Buckingham, foram consideradas apenas as
interagGes 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 ¢ 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

a0 buscarmos um ponto de minimo nessa supetficie.
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Podemos notar a presenca de trés parametros ajustaveis (4, p e C) para cada par de
ions ao explicitarmos o potencial resultante:
2
_ ZiZ]-e rij CU

= 3
4me i) Pij T;

No entanto, estes parametros sao iguais para cada tipo de par, contanto que nao haja diferenca de

coordenagao entre ions do mesmo tipo.

3.3 Obtengao dos parametros

De posse dos parametros do potencial de Buckingham e dos parametros do modelo de
casca, podemos entao calcular a energia da rede, a partir da qual chegamos as propriedades fisicas e a
estrutura do cristal estudado. A obtengao dos parametros é empirica, sendo feita com base no ajuste

de propriedades fisicas obtidas experimentalmente.

Na pratica, o algoritmo a ser seguido para a obtenc¢do dos parametros 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 observagao direta); (e) caso os erros nio forem
suficientemente pequenos'’, modificamos ligeiramente um ou mais parametros; (f) 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.

3.4 Método de Mott-1 attleton

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 fara o papel de célula
unitaria e sera otimizada em relacdo a todas as posi¢es atémicas, enquanto no segundo otimizamos
um aglomerado esférico de atomos (embutido no cristal) contendo o defeito, em relagio ao
deslocamento dos atomos. O uso de ‘aglomerados embutidos’ é 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

concentragoes de defeitos, onde existem interagoes significantes entre defeitos.

16 De preferéncia, menores que 1%.



31

O método escolhido para ser usado neste trabalho foi o de ‘aglomerado embutido’,
melhor conhecido como método de Mott-Littleton, [19][20] baseado na estratégia de duas regioes.
Tal método consiste em dividir o cristal que circunda o defeito em duas regides esféricas conhecidas
como regides 1 e 2. Na primeira, todas as interagoes sdo 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 angstrons ao raio da regiao 1, de forma que a aproximacio 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 nio 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 regido 2a, é dada permissio parcial para o relaxamento de fons, contudo de uma
forma computacionalmente mais econémica. Assume-se que os fons estido situados em um poco
harmoénico e estes, subsequentemente, respondem a for¢a do defeito de acordo com essa
aproximagao. Ja na regiao 2b (que se estende ao infinito) apenas a polarizagao 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 12 apresenta um esquema das regides. Nesse

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

Figura 12. Representacao das duas regioes. 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.
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Ha ainda um aspecto importante a ser considerado. F importante que nio haja nenhum
tonon 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 formagao de defeitos de Schottky 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.

3.5 Incorporacdo da temperatura

No regime de baixas temperaturas, os atomos da estrutura cristalina executam vibracoes
em torno dos seus sitios da rede, as quais serdo puramente harmonicas no limite do zero absoluto.
Essa situagdo ¢ mais bem descrita através do uso de dindmica de rede, que ¢ o método quasi-
estatico para tratar uma rede vibrante. Ao passo que a temperatura aumenta, 0s movimentos tornar-
se-a0 progressivamente anarmonicos. Em principio, podemos lidar com isso pelo uso de correcoes

anarmonicas a dinamica de rede harmonica a fim de permitir o acoplamento fonon-fénon.

No entanto, quando a temperatura torna-se suficientemente alta para que possa ocorrer
difusdo, ¢ necessario usar outro método. Se forem requeridas informagoes detalhadas concernentes
aos movimentos atomicos e a propriedades relacionadas, entio o método escolhido é a dindmica
molecular, que propaga as equacOes de movimento de Newton através do tempo usando um
formalismo de diferencas finitas. Portanto, ela retém as fungdes de correlagio de tempo e as
trajetérias de todos os atomos. Sua vantagem é que os efeitos anarmoénicos sao completamente
incluidos. Entretanto, como trata os atomos como particulas classicas, nao é um bom método para
baixas temperaturas, pois nao leva em conta a quantizacio da vibragio e do movimento do ponto
zero a menos que o formalismo de integral de caminho seja empregado. Podemos notar entao que

as dinamicas de rede e molecular sio complementares nas suas regides de aplicabilidade.

Como ¢ possivel calcular a energia de Helmholtz para uma dada estrutura como fungio
da temperatura através da determinacdo da fungdo de particio vibracional devido aos fonons, um
método natural de determinar a dependéncia da estrutura com a temperatura ¢ através da
minimizagdo da energia de Gibbs, usando a aproximagao quasi-harmonica (estatica), que assume
que as frequéncias vibracionais podem ser determinadas como se os atomos estivessem vibrando
puramente de forma harmoénica, enquanto os parametros de rede sao ajustados para minimizar a

energia de Gibbs. Utilizamos adicionalmente outra aproximacao, conhecida como Zero Static Internal
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Stress Approximation (ZSISA), na qual apenas os parametros de rede sio 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 é uma aproximacao razoavel pelo menos até
metade do ponto de fusdo, embora os resultados sejam bastante sensiveis aos potenciais de intera¢ao
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 minimizagao da energia de
Gibbs juntamente com a aproximacio ZSISA. Além disso, antes de cada minimiza¢ao da energia de
Gibbs, foi feita uma otimiza¢ao estatica com a finalidade de comegar a minimiza¢ao da energia de

. . , . , . . . ~ 17
Gibbs de um ponto mais proximo do minimo, reduzindo o tempo de simulagao .

3.6 Minimizagdo da energia (otimigacdo 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
potencial calculada com base nos potenciais utilizados seja nulo, ou seja, atingindo um minimo da
energia da rede, que ocorre para os pontos' estacionarios da hipersuperficie de energia. O ponto de
corte para a norma do gradiente foi de 0,0001 eV/A para a parametrizacao utilizada, sendo estes
pontos considerados minimos. Considerando um equilibrio termodinamico, minimizamos a energia

de Gibbs G'. O GULP utiliza o método de Newton-Raphson para determinar os pontos de minimo.

17 A otimizacao da energia livre é mais demorada que a otimizacio da entalpia (estatica).

18 Um ponto (posicdo) na hipersuperficie de energia potencial é univocamente determinado pelas
coordenadas de todos os fons da célula unitiria e pelos parametros de rede (a, b, c, a, f e y). Portanto, a
priori, a energia seria uma funcdo de 3z + 6 coordenadas generalizadas, onde z é o nimero de fons na célula
unitaria. Entretanto, podemos utilizar as restricoes impostas pelo grupo espacial de simetria e pelo préprio
tipo de estrutura (cubica, hexagonal etc.) do cristal, para reduzir razoavelmente o numero de coordenadas
generalizadas — fixando angulos e/ou igualando pardmetros de rede. Além disso, calculos realizados
assumindo o volume constante (ou seja, parametros de rede fixos) reduzem em seis o nimero de varidveis.
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4 Resultados

Neste capitulo, discutiremos os resultados para a modelagem de defeitos na anti-
perovskita de LizOCl, a parametrizacio adotada na modelagem, a migracio de defeitos e a
condutividade do composto. Antes porém, apresentamos brevemente a estrutura cristalina do cristal,

a qual foi utilizada na modelagem.

4.1 Estrutura cristalina

Cristalograficamente, uma estrutura perovskita ideal tem uma simetria que pertence
a0 grupo espacial Pm3m (n°® 221) e possui uma estequiometria ABX,, onde os atomos A e B sio
cations metalicos e os atomos X sdo anions nao-metalicos. A célula unitaria da estrutura perovskita
apresenta unidades de octaedros BX, compartilhando os vértices, onde estio os anions, centrados
nas faces de um cubo formado pelos cations A. Os octaedros tém seus eixos orientados ao longo
das arestas da célula unitaria e estao unidos pelos vértices formando um arranjo tridimensional que

contém grandes buracos que sao ocupados pelos atomos A, como mostrado na Figura 13.

Figura 13. Célula unitaria de uma estrutura perovskita simples. As esferas cianas indicam o
cation A, a esfera vermelha indica o cition B e as esferas azuis indicam os anions X. Na
estrutura anti-perovskita a esfera vermelha indica o oxigénio, enquanto as esferas azuis indicam
os cations de litio e as esferas cianas representam os anions de cloro.

Uma anti-perovskita é um estrutura na qual anions sdo trocados com cations nas
ocupag¢oes dos sitios octaédricos na perovskita. No nosso caso, a anti-perovskita CIOLi; ou,

equivalentemente, Li;OCl (LOC), possui os fons de oxigénio no centro do octaedro (veja a Figura
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13), enquanto os fons de litio estdo nos seus vértices e os fons de cloro permanecem nos vértices do

cubo.

4.2 Potenciais de curto alcance

A presenca de um defeito distorce a estrutura ao seu redor, de forma que, nas
proximidades deste, a distancia interionica sera diferente daquela na estrutura perfeita. Portanto, para
obtermos resultados confiaveis, os potenciais adotados devem descrever bem a interacdo interionica
nao apenas quando a distancia entre os fons ¢ aquela de equilibrio, e sim para uma distancia
qualquer. Um bom teste para saber se as interacdes entre os fons no LizOCl estao bem descritas é
verificar se os potenciais adotados também modelam bem outros materiais contendo os mesmos
fons, como Li,0 e LiCl, pois as distincias entre cada par de fons serdo diferentes em cada cristal.
Além disso, a dependéncia dos resultados com a temperatura ¢ relevante, de forma que devemos ser
capazes de modelar estes cristais a diferentes temperaturas. F importante também que a constante
dielétrica destes compostos esteja bem descrita, visto que um calculo preciso de energias de defeitos

depende de uma boa descrigao desta.

Deste modo, buscamos uma parametrizagao empirica que se encaixe nos critérios
acima. Porém, nenhuma das parametrizagdes da literatura que testamos foi capaz de satisfazer tais
critérios, o que era esperado, visto que nossas simulagoes levam em conta a temperatura de forma
explicita, enquanto as parametrizagdoes presentes na literatura levam a temperatura de forma
implicita, embutindo-a na parametrizagdo. Assim, apesar de tais parametrizagdes ja terem sido
estabelecidas como bastante confidveis para simulagdes que nao levam a temperatura em conta de
forma explicita, tivemos que obter uma nova parametrizagdo adequada a nossa metodologia.
Entretanto, adotamos a parametrizacao proposta por Catlow et al. [23] para o potencial de Born-
Meyer da interacio O — O, visto que esta foi obtida de forma analitica a partir de primeiros

principios. Os demais parametros foram obtidos de forma empirica, neste trabalho.

A parametrizacdo adotada para o potencial de Buckingham encontra-se na Tabela I,
enquanto que a parametrizacio do modelo i6nico encontra-se na Tabela II. Para o fon de litio,
optamos pelo modelo de fon rigido, visto que ele é pouco polarizavel. Para os fons de oxigénio e

cloro, optamos pelo modelo de casca, por serem consideravelmente polarizaveis.
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Tabela I. Parametros adotados para os potenciais de Buckingham.

Interagio AleV p /A C/eVA®
Li — Li 374,8010 0,19581 0,000
0-0 22764,3000 0,14900 43,0907
Cl—-Cl 1022,3092 0,13316 81,467
Li—0 469,4943 0,30564 0,000
Li—Cl 212,6031 0,38233 0,000

aPara o Li, 0, foi usado Cy_p = 3,773 eVA®
b Para o LiCl, foi usado Ci_¢; = 10,722 eVA®

Tabela II. Parametros adotados para o modelo de casca.

fon k/eVA=? Y /el X /el
Lit — — 1,000
0% 453,708 —2,138 0,138
Cl~ 108,958 —2,957 1,957

Como pode ser observado na Tabela I, foi utilizado o procedimento usual [24] de
utilizar valores diferentes em materiais diferentes para o parametro C entre 4nions, visto que a
polarizagao efetiva depende do meio. [23] A Tabela III mostra a comparagao entre os valores
experimentais e calculados dos parametros de rede e constante dielétricas para os varios compostos
modelados neste trabalho. Como podemos observar, o modelo ¢ muito bem sucedido, visto que os
parametros experimentais foram bem reproduzidos para a temperatura ambiente, mas também para

outros valores de temperatura, o que ¢ essencial para uma modelagem adequada de defeitos.

Tabela III. Comparagao entre os observaveis experimentais e calculados.

Composto aex”/jok acale /A ngp egalc Referéncias
Li,0 (300 K) 4,61 4,61 8,06 8,73 [25][20]
Li,0 (873 K) 4,689 4,689 — 10,52 [25]
LiCl (300 K) 5,12952 5,12950 11,05 11,10 [27][28]

Li;0Cl (300 K) 3,90700 3,90704 — 8,39 [11]

4.3 Caleulo de defeitos intrinsecos bdsicos e compostos

A condutividade i6nica ¢é linearmente proporcional [29] ao numero de portadores de
cargas, que podem ser vacancias e/ou intersticios. Assim, para estimarmos a condutividade i6nica a

partir de dados tedricos, precisamos obter a concentragao dos portadores no cristal, o que pode ser
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feito a partir da energia de Gibbs de formagao de defeitos compostos, como defeitos de Frenkel,
Schottky ou pseudo-Schottky. Para tanto, precisamos conhecer a energia de Gibbs de formagao de
uma série de defeitos pontuais basicos (como vacancias e intersticios), além da energia da rede dos

materiais envolvidos.

Assumiremos que a condutividade sera originada pela migracio de vacancias ou
intersticios de litio, conforme sugerido no trabalho experimental.[3] Logo, para sabermos que
defeitos basicos simular, explicitamos os termos que compoem os defeitos compostos envolvendo

criacdo de vacancias de litio. Assim, temos:

6O =367 + 6 + G + Gy @.1)
G =263+ G3” + Gy 4.2)
Gt = G + G + Gy (43)
G =G+ 6P, (4.4)

onde G representa energias de Gibbs de formacio; os sobrescritos S, PS e F referem-se,
respectivamente, ao defeitos (compostos) de Schottky, Pseudo-Schottky e Frenkel; enquanto os
sobrescritos v e [ referem-se a vacancias e intersticios, respectivamente. O sobrescrito 0 refere-se a
rede petfeita. Os subscritos Li, O e Cl referem-se aos fons correspondentes, enquanto os subsctitos

Li,0, LiCl e LOC referem-se aos compostos correspondentes. Assim, de acordo com a

S

nomenclatura adotada aqui, Gy; 5 ¢ a energia de Gibbs de formagao de um defeito (composto) de

pseudo-Schottky de Li,0, enquanto Gév)é a energia de Gibbs de formacdo de uma vacancia de

oxigenio e GL(g)C ¢ a energia de formacao da rede do LOC (por célula unitaria).

Além das energias de Gibbs da rede dos cristais de LizOCl, Li;0 e LiCl, foi necessitio
calcular as energias de Gibbs de formagdo de vacancias de litio, oxigénio e cloro. Calculamos
também a energia de Gibbs de formacio de intersticios de litio em 4 posi¢des distintas, associadas a

sitios de Wyckoff da estrutura. As posi¢oes foram:

3d - (0,0,%) 4.5)

) (4.6)

N

g (1 1
ﬁ [r——
g 4)4)



Figura 14. Célula unitiria do LizOCl. As esferas em cinza mostram todas as posicoes

equivalentes por simetria 2 posi¢ao (0,0, % ), cujo sitio de Wyckoff é o 3d.

Figura 15. Célula unitaria do LizOCl. As esferas em cinza mostram todas as posicoes

. . ... (111 S .
equivalentes por simetria a posi¢ao (Z’ o ), cujo sitio de Wyckoff é o 8g.

38

4.7

(4.8)
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Figura 16. Célula unitiria do LizOCl. As esferas em cinza mostram todas as posicoes

equivalentes por simetria a posicao G, %, 0), cujo sitio de Wyckoff é o 12h.

Figura 17. Célula unitaria do LizOCl. As esferas em cinza mostram todas as posicGes

equivalentes por simetria a posicao G, i, 0), cujo sitio de Wyckoff ¢ o 12i.

A Figura 14, a Figura 15, a Figura 16 e a Figura 17 mostram, para cada posi¢ao, todas as
outras posi¢des equivalentes por simetria dentro da célula unitaria. Outras posi¢des foram testadas,

mas se mostraram instaveis. Testamos, por exemplo, posicdes do tipo (x,x,X), com X variando
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1 1 - . . . . 111
entre — € 7, mMas a Posicao final do intersticio sempre convergia para aproximadamente (Z’Z’Z)'

, . ) , . 1 1 .

Testamos também posi¢oes do tipo (x,x,0), com X também variando entre Tg € 3 Mas a posicdo
. L. : . 11 .. L. -

final do intersticio sempre convergia para aproximadamente 33 0). Ja os intersticios em posices

: 1 . . ~ L
do tipo (x, X, E)’ com X variando no mesmo intervalo, ndo se mostraram estaveis. Qualquer que

fosse o valor inicial escolhido para X, o valor final era significativamente diferente. Como o defeito
deve estar no centro da regiao de Mott-Littleton (que era fixada na posi¢ao inicial do intersticio) para
que o método seja consistente, ndo poderfamos considerar a energia de Gibbs obtida como um
resultado correto. Uma tentativa feita para contornar isso foi verificar a posicao final do defeito e
reiniciar a simulagdo com o intersticio agora nesta posi¢ao. Mas o intersticio “movia-se” novamente
durante o processo de otimizagdo, terminando em uma posi¢ao significativamente diferente. Isso
comprova que a posi¢ao final da primeira simula¢ao nio era estavel e que um minimo de energia s6

fora obtido por causa do deslocamento do intersticio em relagdo ao centro da regido de Mott-

. . . - . . 1 .~
Littleton. Assim, descartamos tais posi¢oes. A Figura 18 ilustra, para x = > todas as posigdes

. . N .. 1 , o s
equivalentes por simetria 2 posi¢ao (x, X, E) dentro da célula unitaria.

Figura 18. Célula unitiria do LizOCI. As esferas em cinza mostram todas as posi¢oes

. . . 111 N , .
equivalentes por simetria a (Z’ " E)’ cujo sitio de Wyckoff ¢ o 12].

4.3.1 Influéncia da temperatura sobre a formacdo dos defeitos

Como os materiais estudados apresentam uma transi¢ao superionica, [3] na qual ha uma

mudanga subita no comportamento da condutividade, torna-se relevante investigar a dependéncia da
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energia de Gibbs de formagao dos defeitos com a temperatura. Assim, investigamos a energia de
Gibbs de formacdao de cada defeito no intervalo de temperatura entre OK e 600K. A partir da
dependéncia desta com a temperatura, podemos obter a entalpia, a entropia e o calor especifico de
formacdo do defeito. Ha duas formas de fazer isso. A primeira é por derivacGes numéricas,
enquanto a segunda envolve ajustar a energia de Gibbs com uma funcio analitica, para em seguida
obter as demais grandezas a partir de derivadas analiticas desta func¢do. Por fornecer o valor das
demais grandezas em forma de uma funcdo continua, em vez de retornar seus valores apenas em

alguns pontos, optamos pelo segundo método.

Ao plotarmos a energia de Gibbs de formagdo de diversos defeitos em funcio da
temperatura, pudemos observar que sempre era possivel ajusta-la de forma excelente utilizando uma

func¢ao da seguinte forma:
4 T 3 3

G(T) = Hy — %nkBT (5) tkgOeT Ibo + b, (g) +b, (g)z + by (g) +b, (gﬂ 4.9)

onde Hy,0,n,by,by,by,b3 ¢ b, sio parimetros ajustiveis, sendo que os seis ultimos sio
adimensionais. Ja Hy possui unidade de energia, sendo dado em eV, e 8 possui unidade de

temperatura, sendo dado em K.

Assim, a entropia'’ obedece a seguinte fungio:

= ()
—ky (;) Y lbo (;) + by + (b, + by) (g) + (2by + by) @z (4.10)

3

+ (3bs + by) (g) 4 4b, @4]

visto que

S(T)=- (— (4.11)

0G(T)
),

De posse da energia de Gibbs e da entropia, podemos também obter expressdes para a entalpia e

calor especifico a pressio constante:

19 Note que esta entropia ¢ puramente vibracional, pois estamos considerando a formac¢do de um unico
defeito, nao havendo, portanto, a contribui¢io de entropia configuracional (relacionada as diversas formas
possiveis de distribuir os defeitos ao longo do cristal).
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3t T\3

H(T) = Hy +=g—nksT (5)
— kyBeO/T [bo (g) 4+ (by — bo) + b, (g) + (b, + bs) (g)z + @by @12
+o0(3) +3n(3) ]

1274 T\3
Cp(T) = —5—nks (5)

3 2 3

— kg (g) e 0/T [bo + (by — 2by) (g) + b, (g) + (2by + b3) (g) (4.13)

4 5

+ (2by + 4bs + by) (g) +6(bs + by) (g) +12b, (gﬂ

visto que
H(T) =G(T)+TS(T); (4.14)
Cp(T) = (aH(T)> (4.15)
P T )., '

Vemos que, enquanto a entropia e o calor especifico a pressao constante sao nulos no

zero absoluto, isto é,

S5(0) = Cp(0) =0, (4.16)
a energia de Gibbs e a entalpia assumem o valor Hy no zero absoluto:

G(0) = H(0) = H,. (4.17)

Além disso, para baixas temperaturas, o termo da exponencial tende rapidamente a zero quando a

temperatura tende a zero na equagao (4.13), de forma que, nesse caso,

1274 T\3

o que esta em pleno acordo tanto com os dados experimentais para cristais i6nicos quanto com o
que ¢é previsto pelo modelo de Debye para o calor especifico vibracional no limites de baixas
temperaturas. [30] O fato de a entropia vibracional ser nula no zero absoluto também esta em

acordo com o que é esperado para sistemas em que o estado fundamental nao é degenerado.
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Figura 19. Dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs dos cristais Li, O, LiCl e LizOCl

4.3.2 Energias de formagao da rede e estabilidade termodinanica

Para o calculo de alguns defeitos intrinsecos, como defeitos de Schottky e pseudo-

Schottky, sao necessarias as energias de Gibbs dos cristais envolvidos. Portanto, as energias de
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Gibbs da rede dos cristais LizOCl, Li, O e LiCl foram calculadas no intervalo 0 — 600 K. Estas

também foram empregadas para estudar a estabilidade termodinamica do LizOCl por meio da

energia de Gibbs da rea¢do de decomposi¢iao

Li;0Cl - Li,0 + LiCl,

-30.50
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Figura 20. Dependéncia com a temperatura da entalpia dos cristais Li, 0, LiCl e LizOCl.
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sendo que podemos dizer que o LizOCl é termodinamicamente estavel caso a enetrgia de Gibbs da

reagio seja positiva.
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Figura 21. Dependéncia com a temperatura da entropia dos cristais Li, 0, LiCl e LizOCL.
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Dependéncia com a temperatura do calor especifico a pressao constante dos

cristais Li, 0, LiCl e LizOCI.

A Figura 19 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs dos cristais

Li,0,LiCl e Li3OCl, enquanto a Figura 20, a Figura 21, e a Figura 22 mostram os valores de

entalpia, entropia e calor especifico a pressio constante correspondentes. Os pontos foram obtidos

diretamente a partir dos valores calculados em cada simulagao. Em todos os graficos, a regiao
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sombreada corresponde a regiao onde a condutividade ja foi obtida experimentalmente, enquanto as
retas tracejadas indicam o valor superior e o valor inferior que a grandeza plotada assume dentro da
regido experimental. Ja as curvas em vermelho nos graficos da energia de Gibbs indicam o ajuste (a
partir da equacdo (4.9)) utilizado para obter a entalpia, a entropia e o calor especifico a pressao
constante. Os coeficientes obtidos a partir do ajuste da energia de Gibbs através da equagao (4.9) sdo

dados na Tabela IV.

Podemos observar que, para os trés compostos simulados, a energia de Gibbs diminui
com a temperatura, o que corresponde a entropias positivas, conforme esperado. Além disso, a
entalpia e a entropia aumentam com a temperatura. Podemos observar também que o calor
especifico de cada material segue com boa aproximagao a lei de Dulong-Petit [30] a altas
temperaturas (9 kg, 6 kg e 15 kp, respectivamente, para Li, 0, LiCl e Li3OCl). Os valores estaio um
pouco acima do que poderfamos esperar do modelo, mas é possivel que a expansido térmica (ndao
prevista no modelo de Dulong-Petit) tenha um papel fundamental nisso. Além disso, ha estudos
experimentais que mostram que alguns solidos cristalinos realmente apresentam desvios, possuindo

valores de calor especifico maiores que os esperados a altas temperaturas. [31]
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Figura 23. Dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs da reagao de decomposi¢ao do

Li;OCL.

A Figura 23 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs da reacdo de
decomposicao do LizOCl. Vemos que a reacao de decomposicio é exotérmica, uma vez que G é
sempre negativa. Isto implica que o LizOCl deve ser termodinamicamente metaestiavel. Esta
conclusao ¢é similar aquela obtida através de calculos ab initio recentemente, onde os autores
calcularam a entalpia da reagao a 0 K e obtiveram um valor negativo [12]. Contudo, a grandeza

adequada para definir a estabilidade ¢ a energia de Gibbs, de forma que considera¢es em termos da
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entalpia nao sao definitivas. Assim, aqueles autores [12] conjecturaram que a contribui¢do entrépica
da energia de Gibbs poderia estabilizar o LizOCl a temperatura ambiente. Para isso, a entropia da
reagao deveria ser positiva. Vemos que, na verdade, o que ocorre é o comportamento contrario: a
energia da reagdo de decomposi¢iao diminui com o aumento da temperatura, como mostra a Figura

23(d), o que implica em uma entropia de rea¢ao negativa.

Tabela IV. Parametros de ajuste para a energia de Gibbs de rede dos compostos estudados e para a
reagao de decomposicao.

Parametro LiZO LiCl Li-0Cl Decomposicao
Hy/eV —30,81669 —8,42372 —38,71051 —0,52978
n 3 2 5 5
/K 764,31146 283,60291 441,67071 18,73889
b, —1,01283 —0,05075 1,5566 5,22342
b, 8,17565 2,29147 6,05644 15,81352
b, 8,15811 14,99853 38,02295 48,69357
b 74,83932 40,01546 100,36214 97,40947
b, 52,45626 38,81941 96,90599 97,40908

Contudo, mesmo a energia de Gibbs da reacdo sendo negativa, experimentalmente se
observa que o material ndo se decompoe de forma espontanea, de forma que este nio pode ser
instavel. Isso pode ser explicado pelo fato de que reagdes possuem barreiras de energia de ativagao
que devem ser vencidas a fim de levar o sistema para uma configuragdo de menor energia (neste
caso, a decomposicio do material). Neste caso, a barreira deve ser alta o suficiente para que a reagao
de decomposi¢io nio ocorra a menos que seja fornecida ao material uma quantidade de energia
suficiente para vencé-la. Assim, a reagdo nao ocorreria de forma espontanea, de forma que o cristal

se encontra em um panorama de metaestabilidade termodinamica.
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4.3.3 Defeitos bdsicos

Uma vez que temos as energias de formagao das diversas redes, passaremos a analisar o
comportamento com a temperatura dos defeitos basicos, que consistem de vacancias e intersticios
de litio. A Figura 24 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de formagio de
uma vacancia de cloro, litio e oxigénio. Ja a Figura 25 e a Figura 26 mostram as entalpias e entropias

correspondentes.
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Figura 24. Dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de formac¢ao de uma vacancia de
oxigenio, de litio e de cloro.

Observa-se que, enquanto as energias de Gibbs de formacao de vacancias de litio e
oxigénio diminuem com a temperatura, o que corresponde a entropias de formagao positivas, a
energia de Gibbs de formagao de uma vacancia de cloro aumenta com a temperatura, 0 que
corresponde a uma entropia de formagao negativa. Isto nao ¢ um problema, pois a entropia de
formagao ¢é apenas uma diferenga de entropias (positivas), e esta diferenca pode ser positiva ou
negativa. Além disso, notamos que o crescimento ou decaimento das entalpias segue o mesmo

padrao da entropia. Isto &, se a entropia diminui com a temperatura, a entalpia apresenta 0 mesmo
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comportamento e vice-versa. Hsse comportamento ¢é esperado, como mostrado a seguif.

Diferenciando a equagdao (4.12) em relacio a temperatura e usando a relagao diferencial entre a

entropia e a energia de Gibbs dada na equacgio (4.11), temos:

OH(T) G(T)
=) =

aT

N,P

0H(T)

oT

N,P

oT B
N,P

0H(T) T (65 (T)

+S(T)+T

==-S(M+S(T)+T

oT

aS(T)

aT
N,P

aS(T)

oT

N,P

N,P

)

(4.20)

0 que nos mostra que a inclinagdo da entalpia deve ser idéntica a da entropia [32], exceto por um

termo monotonamente crescente (a temperatura).
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Neste ponto ¢é interessante discutir a respeito do sinal da energia de Gibbs e sobre a

estatistica da distribui¢do de vacancias e intersticios. A energia de Gibbs da rede para cristais estaveis

deve ser sempre negativa, pois o sistema encontra-se em um estado ligado. Por outro lado, a energia

de Gibbs de formagao de um intersticio em uma posi¢ao estavel tende a ser negativa, visto que

adicionar fons ao cristal reduz sua energia (pois o cristal é um sistema em estado ligado). Por outro

lado, o inverso ocorre com a energia de Gibbs de formagao de uma vacancia, pelo mesmo motivo.

Todas essas caracteristicas fisicas estio em completo acordo com os resultados obtidos.
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Figura 26. Dependéncia com a temperatura da entropia de formagao de uma vacancia de oxigénio,

de litio e de cloro.

Exibiremos agora os grificos relativos a formacio de intersticios de litio no LizOCl. A

Figura 27 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de formacio de um

intersticio de litio nas quatro posi¢oes investigadas, enquanto a Figura 28 e a Figura 29 mostram as

entalpias e entropias correspondentes.
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Figura 27. Dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de formagao de um intersticio de
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Figura 28. Dependéncia com a temperatura da entalpia de formacao de um intersticio de litio nas

quatro posi¢oes investigadas.
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Considerando a distribui¢do estatistica dos intersticios no cristal, podemos observar que
o intersticio com menor energia de forma¢io em todo intervalo de temperatura é aquele no sitio
12h, ou seja, na posigao (%, i , 0), como ja discutido. Isso significa que a maioria dos intersticios sera
formada no sitio 12h, em posi¢coes equivalentes a esta por simetria. Além disso, observamos que,
enquanto as energias de Gibbs decrescem com a temperatura, as entalpias crescem, seguindo o
mesmo padriao das entropias. Notamos ainda uma caracteristica interessante: apesar de as entalpias
de formacio de intersticios nos sitios 3d e 8g serem praticamente idénticas a 550 K as energias de
Gibbs correspondentes sio consideravelmente diferentes, devido as contribui¢des entropicas, que
sao bem diferentes entre si. Tal resultado mostra que ¢ importante levarmos a entropia em conta,

minimizando a energia de Gibbs em vez da entalpia.

A Tabela V retune os parametros de ajuste da energia de Gibbs de formacio das

vacancias, enquanto a Tabela VI mostra os parametros relativos a formagao de intersticios.

Tabela V. Parametros de ajuste para a energia de Gibbs de formagao das vacancias investigadas.

Parametro vy 12 Ve
Hy/eV 5,3318 24,06905 4,95426
n -1 -1 -1
0/K 9,80686 68,54706 557,2718
by —1,07897 —0,79676 —0,64523
b; —3,11879 —3,34626 —3,40358
b, —9,76407 —12,13308 —6,23741
bs —19,48156 —19,26834 —23,64379
b, —19,48182 —19,49096 —17,97813

Tabela VI. Parametros de ajuste para a energia de Gibbs de formagao de intersticios nas quatro

posicdes investigadas.

Parametro i; (3d) i,; (89) ip; (120) ip; (12h)

Hy/eV —-1,59177 —1,68078 —1,86514 —2,06478
n 1 1 1 1

6/K 229,45989 199,604 200,5984 201,15773

b, 0,81851 0,26767 0,76766 1,04946

b, 0,53283 0,64524 0,23889 —0,3433

b, 9,08944 7,16193 8,46595 9,1507

b 19,65567 20,18807 19,77685 19,5278

b, 19,44058 19,37799 19,43584 19,4682
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4.3.4 Defertos Compostos

Uma vez que calculamos os defeitos basicos, podemos calcular os defeitos compostos
(Schottky, pseudo-Schottky de Li,0, pseudo-Schottky de LiCl e Frenkel™). As energias de Gibbs
foram obtidas a partir dos defeitos pontuais, cujos comportamentos ja foram discutidos, usando as

relagdes (4.1), (4.2), (4.3) e (4.4).

E importante salientar que as energias de Gibbs plotadas foram divididas pelo nimero
de defeitos constituintes, para fins de comparacdo. Assim, as energias de Gibbs associadas aos
defeitos de Frenkel e pseudo-Schottky de LiCl tiveram seus valores divididos por 2, enquanto aquela
associada ao pseudo-Schottky de Li, O foi dividida por 3 e a referente ao defeito de Schottky foi

dividida por 5.

A Figura 30 mostra a dependéncia com a temperatura da energia de Gibbs de formagao
de defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de LiO0 e pseudo-Schottky de LiCl. J4 a Figura 31 e a
Figura 32 mostram as entalpias e entropias correspondentes. Vemos que as energias de Gibbs de
formacdo de todos eles sio positivas, conforme esperado. Energias negativas corresponderiam a
concentracdes de defeitos maiores que 1, o que nao tem significado fisico”. Vemos também que as
energias de Gibbs diminuem com a temperatura, o que corresponde a entropias positivas. Além

disso, as entalpias sdo crescentes, seguindo o mesmo padrio das entropias.

Outra caracteristica interessante pode ser observada: apesar de as entalpias de formacao
dos defeitos de Schottky e de pseudo-Schottky de Li; O possuirem valores distintos e tenderem a se
afastar com o aumento da temperatura, as energias de Gibbs correspondentes tendem a se
aproximar, assumindo valores idénticos a 550 K. Isso ocorre porque, embora a entalpia de formagao
do defeito de pseudo-Schottky de Li,O seja maior que a do defeito de Schottky, os resultados
mostram que o mesmo vale para as entropias, neste caso. Como as entropias estabelecem a taxa de
decaimento da energia de Gibbs, uma maior entropia corresponde a um decaimento mais rapido da
energia de Gibbs. Por isso, a energia de Gibbs de formagao do defeito de pseudo-Schottky de Li, 0
decai mais rapido. Tal resultado novamente mostra a importancia de levarmos a entropia em conta,

minimizando a energia de Gibbs em vez da entalpia.

20 Para as 4 posi¢Oes de intersticio simuladas.
21 Veja a Secao 4.4.
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Figura 35. Dependéncia com a temperatura da entropia de formagao de um defeito de Frenkel para
as quatro posi¢des investigadas de intersticios.
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O comportamento com a temperatura da energia de Gibbs para os defeitos de Frenkel
de litio, para as quatro posicdes de intersticios, ¢ dado na Figura 33. As Figura 34 e Figura 35
mostram as entalpias e entropias correspondentes. Os comportamentos gerais sa0 0s mesmos que
aqueles para os intersticios, visto que apenas somamos 0 mesmo termo a todas as energias de Gibbs

(relativo a vacancia de litio).

O defeito de Frenkel de litio que apresenta menor energia de Gibbs por defeito é aquele
. . . (11 .
em que o intersticio ocupa a posi¢ao (E’Z’ 0), encontrando-se no intervalo 1,53 — 1,60 eV para o

intervalo de temperaturas investigado experimentalmente. Assim, a maioria dos intersticios de litio

devera ser gerada pela criacio de defeitos de Frenkel cujo intersticio encontra-se na posi¢ao
11
(330)
Entre todos os defeitos intrinsecos investigados, o que apresentou menor energia de
Gibbs por defeito foi o pseudo-Schottky de LiCl, encontrando-se no intervalo 0,77 — 0,88 eV para

o intervalo de temperaturas investigado experimentalmente. Portanto, a maioria das vacancias de

litio termicamente geradas™ devera ser criada mediante defeitos de pseudo-Schottky de LiCL.

A Tabela VII reune os parametros de ajuste da energia de Gibbs de formagiao de
defeitos de Schottky e pseudo-Schottky, enquanto a Tabela VIII mostra os parametros relativos a

formacao de defeitos de Frenkel.

Tabela VII. Parametros de ajuste para a energia de Gibbs de formagao dos defeitos de pseudo-
Schottky e Schottky.

Parimetro Schottky pseudo — Schottky pseudo — Schottky

de LiCl de Li,0
H,/eV 1,26164 0,93116 1,30538
n 5 2 3

0/K 484,44364 353,8772 342,04394
b, 5,25084 0,86773 2,15301
b, 1,32731 2,62537 3,45593
b, 59,60772 18,25704 27,81586
b 89,10759 38,90294 58,57215
b, 99,37944 38,97861 58,34599

22 Podera haver vacancias de litio geradas por impurezas catibnicas aliovalentes, como mecanismo de
compensac¢io de carga. Estas, contudo, nio sio termicamente geradas, pois a concentragio destas depende
apenas do numero de impurezas, ndo da temperatura.
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Tabela VIII. Parametros de ajuste para a energia de Gibbs de formacao de um defeito de Frenkel
cujo intersticio se encontra em uma das quatro posigoes investigadas.

Frenkel de Li com intersticio no sitio de Wyckoff

Parametro
3d 89 12i 12h
H,/eV 1,87 1,8255 1,73333 1,6335
n 2 2 2 2
/K 406,32953 330,24641 354,20052 369,33395
b, 2,17815 1,27659 1,74111 1,74311
by 0,72973 2,7815 1,67313 1,32218
b, 23,68873 18,91352 21,25387 22,09581
b, 36,39048 39,23144 37,91569 37,28635
b, 39,44593 38,82606 39,10779 39,25874

4.4 Concentragao de vacancias

A partir das energias de formacdo para os defeitos de Frenkel, Schottky e pseudo-
Schottky, podemos estimar a concentracao de vacancias e intersticios de litio gerados por cada um
desses defeitos em fun¢ao da temperatura. Determinaremos aqui apenas a concentragao de vacancias
de litio devido ao defeito de pseudo-Schottky de LiCl, visto que a energia de Gibbs de formagao

deste defeito é muito inferior 2 dos demais.

Para determina-la, partimos da seguinte equagao: [33]
(67 +6) + in(nu)| dvis + [B(65 + 6T) + n(neo)| dves @21)

onde V; e V¢ sdo os nimeros de vacancias de litio e cloro por unidade de volume, respectivamente;

N; e N¢; sio o nimero de posigoes de litio e cloro (por unidade de volume) no cristal e

Vi 4.22
c
Vi
Net = 4.23
= Ny (4.23)

sao, por defini¢do, a concentracio de defeitos de litio e cloro no cristal. Sabemos que no LOC, ¢

valida a seguinte relacio:
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Nep = —.
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(4.24)

Por outro lado, o defeito de pseudo-Schottky de LiCl impde o seguinte vinculo para o nimero de

vacancias de litio e cloro:
VLi = Vcis
dei = del'

Assim, temos a seguinte relagao para a concentragao de vacancias.

Substituindo as rela¢cdes acima na equagao (4.21), empregando a equagao (4.3) e a relagao

0) ) _ (0
Gy + G = Griep

obtemos:
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Figura 36. Concentra¢ao de vacancias de litio em fungao da temperatura.

(4.25)

(4.26)

(4.27)

(4.28)

(4.29)

A Figura 36 mostra a concentraciao de vacancias de litio em fun¢ao da temperatura em

um grafico do tipo Arrhenius para o intervalo 300 — 550 K. Vemos que a concentragdo maxima ¢é da
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ordem de 1077, 0 que é uma concentragio relativamente pequena de defeitos para dar origem a uma
condugdo superionica. Portanto, é provavel que a maioria das vacancias de litio no LOC nio sejam
aquelas termicamente geradas, e sim, aquelas devido a presenga de impurezas aliovalentes, como

fons de AI3*

nas posicoes em que deveria haver fons de litio — o que geraria vacancias de litio em
sitios vizinhos por compensagao de carga. Em geral, a concentra¢ao de impurezas pode facilmente
chegar a 107 [34][35][36]. Assim, uma forma de aumentar a condugio no LOC seria dopa-lo com

impurezas aliovalentes.

4.5 Calenlo de migracdo de vacincias de litio

Conforme ja citado, a literatura sugere que a conduc¢io no LOC seja devido a migracio
de vacancias de litio. A estrutura cibica do LOC permite duas rotas nao equivalentes para a
migracao de vacancias de litio, ambas ilustradas na Figura 37. A primeira, mais curta, envolve a
migracao de uma vacancia de litio, originalmente em um vértice de um octaedro, para outro vértice
do mesmo octaedro. A segunda, mais longa, envolve a migracio de uma vacancia de litio de um

octaedro para outro octaedro, atravessando a cavidade existente entre dois {fons de cloro.

Figura 37. As duas rotas possiveis de migracao de uma vacancia de litio, uma curta (shor?) e outra
longa (long). A migracao da vacancia é equivalente a migracao de fons de litio adjacentes para a

posi¢ao da vacancia.

A fim de sondar qual a rota mais favoravel do ponto de vista energético, ambas foram
investigadas no intervalo de temperaturas entre 0 K e 600 K. Para isso, verifica-se a energia de Gibbs

da barreira que se opoe a migra¢ao de uma vacancia entre dois sitios equivalentes. Quanto menor a
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energia de Gibbs da barreira, G(m), maior a probabilidade de atravessa-la a cada tentativa, visto que

tal probabilidade P ¢é dada por:

Gm
kgT

P =exp| — (4.30)
A energia de Gibbs da barreira, por sua vez, serd a diferenga entre a energia do cristal em duas
configuracoes. A primeira (inicial) é aquela em que ha apenas uma vacancia na regiao considerada. A
segunda ¢é aquela em que ha duas vacancias na regiao e um fon de litio a meio caminho das duas,
correspondente a situagdo na qual o fon de litio esta saindo de sua configura¢ao inicial e indo em
direcdo a vacancia, deixando vaga a posicdo de onde partiu (isto é, deixando uma vacancia para tras).
Esta ultima configuragdo é denominada de ponto de sela. A diferenga entre a energia de Gibbs da

configuracdo de ponto de sela e a de uma vacancia fornece a energia da barreira.

Estudamos inicialmente a rota mais curta. Como ja foi mostrado na literatura que a rota
de migracdao niao necessariamente ¢ uma linha reta, podendo ser curva, e que nem sempre o ponto
de sela esta a meio caminho entre a posi¢ao inicial e a final da vacancia, foi necessario investigar tais
caracteristicas. Se a rota for curva e assumirmos uma rota em linha reta, podemos obter um valor
para a barreira maior que o real. Além disso, se assumirmos que o ponto a meio caminho entre as
duas configuragdes é um ponto de sela sem que ele seja, obteremos um valor incorreto para a altura

da barreira.

Para investigar o formato da barreira e, consequentemente, determinar a posi¢ao do
ponto de sela, mapeamos a energia de Gibbs da configura¢io enquanto um fon de litio percorria o
trajeto (1,1/2,1/2) - (1/2,1,1/2), isto €, enquanto migra de uma posicio equatorial do
octaedro a outra. Isso foi implementado variando a posi¢ao do fon de litio conforme a seguinte

€quagao:

d=0,12,..,50 (4.31)

i _(100—d 50 + d 1)
" =\T100 100 ’2)’

Apesar de as coordenadas iniciais do fon de litio seguirem a equagdo (4.31), apenas a
coordenada x foi fixada, enquanto se permitiu que as coordenadas y e Z relaxassem. Isso permitiu
que a trajetoria do {fon pudesse seguir uma rota curva. Se todas as coordenadas fossem fixadas, a rota
seguiria necessariamente uma reta, em virtude da equagio (4.31). Se nenhuma fosse fixada, o fon
provavelmente tenderia a voltar para a configuracio de menor energia — aquela onde s6 hd uma

vacancia.
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Figura 38. Barreira de migracao através da rota mais curta para seis valores de temperatura. As
figuras na parte superior foram obtidas a partir das simula¢des e retratam a configuragao da rede a

300 K em trés situagoes: inicial, ponto de sela e final.

A Figura 38 mostra a energia de Gibbs ao longo do trajeto d = 0 —» d = 50 para seis
valores de temperatura. Podemos observar que a ha apenas uma barreira simples, apresentando um
maximo em d = 25, o que mostra que a configuracao de ponto de seja estd a meio caminho entre as

duas posi¢oes em todo o intervalo de temperatura considerado.

A Figura 38 também mostra as distor¢des da rede decorrentes na presenca de uma
vacancia e na configuracio de ponto de sela. Para a configuracao de vacancia, vemos que o fon de
oxigenio afasta-se da vacancia, o que ¢é esperado, visto que a vacancia de litio possui uma carga

negativa, repelindo o oxigénio. Vemos também que os fons de litio originalmente localizados nas
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faces perpendiculares a face em que se encontra a vacancia tendem a se afastar ligeiramente destas,
aproximando-se do ion de oxigénio (por atracao eletrostatica). Assim, a posicao de equilibrio dos
ions de litio vizinhos a uma vacancia muda, ficando um pouco deslocada. Isso explica porque os
pontos de minimo no grafico nio cotrespondem a d = 0 e d = 50, e sim, as posi¢oes de equilibrio

do ion de litio vizinho a vacancia.

Na configuragdao de ponto de sela vemos que o oxigénio é repelido pelas duas vacancias
de litio (nos vértices do octaedro). O oxigénio, por sua vez, atrai todos os fons de litio vizinhos em
sua direcao, inclusive aquele que se encontra no ponto de sela. Assim, a rota ¢ ligeiramente curva na
dire¢ao do oxigénio. Esse resultado é o oposto do que é comumente encontrado na literatura para
perovskitas, sendo, portanto, esperado, visto que temos uma anti-perovskita. A distancia do ponto

de sela em relacio a rota em linha reta é variavel com a temperatura e assume valores entre 0,01 ¢

0,06 A. Apesar da ordem dessas distancias, ja foi mostrado na literatura que estas sdo significativas

para o valor da energia da barreira. [37][38]

A Figura 38 também deixa nitido o fato de que a energia de Gibbs da barreira diminui
com a temperatura, o que implica em um aumento da taxa de migracao (I') com a temperatura, visto
que esta ¢ dada pelo produto entre o nimero de tentativas feitas por segundo para atravessar a

barreira e a probabilidade de esta ser atravessada a cada tentativa:

G(m
kgT )’

['=T,-Prob=T,exp|— (4.32)
onde [} ¢ a frequéncia de vibracdo do fon de litio na direcdo da barreira, isto ¢, quantas tentativas
por segundo ele faz para atravessar a barreira. Isso corresponde a uma diminui¢do do tempo de
relaxagdo associado com a migragao ao passo que a temperatura aumenta, pois este é dado por

1 G

=1/ =—
T / r,Oexp T

(4.33)

Uma vez que determinamos que o ponto de sela fica a meio caminho entre os dois
vértices do octaedro, o proximo passo foi verificar a curvatura da rota de migracio. Para isso,
mapeamos a energia de Gibbs da configuracao de ponto de sela para uma regiao retangular em torno
da posi¢ao do ponto de sela na rota em linha reta, conforme mostrado na Figura 39. Todos os
pontos dessa regiao possuem um vinculo entre as coordenadas: X =7Yy. Assim, os pontos

investigados foram
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(4.34)

onde x varia entre 0,70 ¢ 0,80 ¢ z varia entre 0,45 ¢ 0,55, ambos em passos de 0,01 (coordenadas

fracionarias). Como querfamos saber a energia da configuracdo onde o fon de litio estava em uma

posicao especifica, suas trés coordenadas foram fixadas, enquanto apenas a rede em volta teve

permissao para relaxar.

Podemos observar que, a0 passo que a temperatura aumenta, a curvatura da rota de

migracao na dire¢ao do fon de oxigénio também aumenta. A 200 K, os resultados mostram que a

distancia do ponto de sela em relagio ao ponto geralmente assumido ¢ de 0,02 A, enquanto para

400 e 600 K os valores foram aproximadamente 0,04 ¢ 0,06 A, respectivamente.
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Figura 39. Varredura da energia de Gibbs ao longo do retangulo amarelo (perpendicular a aresta do

inicialmente colocados na posi¢io 7y; =(

octaedro) para trés temperaturas.

Tais distancias foram as mesmas obtidas por meio das simulaces onde os fon eram

3 3
4’4’2

1 . - .
—) e deixados relaxar para uma posicio mais

favoravel. Assim, ter confianca na consisténcia dos resultados e passamos a calcular a energia do
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ponto de sela para cada temperatura apenas deixando o fon de litio na posicio 1; = 223) ¢

deixando-o relaxar para a posi¢ao mais estavel (mais proxima ao fon de oxigénio).
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Figura 40. Energia de Gibbs da barreira de migracio em func¢ao da temperatura.
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Figura 41. Entalpia da barreira de migracao em fun¢ao da temperatura.

Com isso, obtivemos a energia de Gibbs da barreira em fun¢ido da temperatura,
mostrada na Figura 40. Os pontos ausentes, correspondentes a temperaturas inferiores a 80 K
correspondem a simulagdes que nao convergiram. A partir do ajuste da energia de Gibbs, obtivemos
a entalpia de migracio em funcdo da temperatura, mostrada na Figura 41. Vemos que a entropia
apresenta variacao significativa em funcdo da temperatura, indicando que considera-la constante

pode nao ser uma aproximacio tao boa.

Entretanto, observamos que, a temperatura ambiente, a entalpia de migracio ¢ de
aproximadamente 0,26 eV, em excelente acordo com o valor experimental obtido a partir de estudos

de impedancia, os quais assumem uma entalpia constante com a temperatura. A semelhanga entre os
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dois valores nos leva a concluir que a condu¢ao no LOC realmente deve-se a migracao de vacancias

de litio pela rota mais curta, apontada na Figura 37.

Contudo, a investigacdo da rota de migracao mais longa também estd em andamento.
Os resultados preliminares apontam energias de Gibbs de cerca de 1,7 ¢V, mostrando que tais rotas
sao bastante desfavoraveis. A investigacdo de migracao de intersticios também esta em andamento,
embora seja pouco provavel que a migragiao seja devido a estes, devido as suas altas energias de

formacio.
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5 Conclusoes e Perspectivas

Neste trabalho modelamos a anti-perovskita CIOLi; por simula¢Ses atomisticas classicas
obtendo uma boa parametrizagdo que descreve suas propriedades em fungao da temperatura.

Baseados nessa parametrizagdo, calculamos os principais defeitos intrinsecos nesta anti-perovskita.

Observamos que os intersticios com menor energia de formagao sao aqueles nas

posicdes cristalograficas 12h. Portanto, a maioria dos intersticios sera formada no sitio 12h, em

. . . N .. (11
posicdes equivalentes por simetria a posi¢ao (5, 2 0).

Dentre os defeitos compostos estudados, o que apresenta menor energia de Gibbs por
defeito no intervalo entre 300 K e 550 K ¢ o defeito de pseudo-Schottky de LiCl, com valores no
intervalo 0,77 — 0,88 eV. Assim, a maioria das vacancias de litio devera ser gerada pela criacao de

defeitos de pseudo-Schottky de LiCl.

Quanto aos defeitos de Frenkel de litio, o que apresenta menor energia de Gibbs por
defeito é aquele no qual o intersticio ocupa o sitio 12h, encontrando-se no intervalo 1,53 —
1,60 eV. Assim, a maioria dos intersticios de litio devera ser gerada pela criacio de defeitos de

Frenkel cujo intersticio encontra-se no sitio 12h.

A concentracio maxima de vacincias de litio estimada foi da ordem de 1077 (550 K), o
que ¢ um valor relativamente baixo, sendo que a quantidade de vacancias devido a impurezas deve
ser maior que esse valor, mesmo a temperatura ambiente. Isso indica que a maioria das vacancias no
LOC devem ser geradas pela presenca de impurezas aliovalentes, em vez de serem termicamente

ativadas.

Os resultados mostram que o LizOCl deve ser termodinamicamente metaestivel. Este
resultado esta de acordo com calculos ab initio recentes realizados no zero absoluto. [12] Contudo,
aqueles autores conjecturaram que a entropia podetia estabilizar o LizOCl a temperatura ambiente.
Vemos que, na verdade, o que ocorre é o comportamento contrario: a energia da reacdo de
decomposicao diminui com o aumento da temperatura. Entretanto, como a decomposi¢ao
espontanea nao foi relatada experimentalmente, acreditamos que deve haver uma barreira de energia

para a decomposi¢ao, que precisaria ser vencida para que o cristal se decompusesse e diminuisse a

energia do sistema.
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Obtivemos uma entalpia de migracdo de vacancias de litio de 0,26 eV a 300 K, em
excelente acordo com o experimento, o que mostra que a migracao de vacancias de litio ao longo
dos vértices dos octaedros ¢é o principal mecanismo de condugao no LOC. Entretanto, como ja foi
comentado, os resultados sugerem que as vacancias responsaveis pela condu¢ao devem ser criadas

extrinsecamente.

Uma segunda rota de migracao foi testada, sendo que os resultados preliminares
fornecem energias de Gibbs de migracio da ordem de 1,7 eV. Tais calculos estio em andamento.
Contudo, este valor de energia ¢ alto demais para contribuir de forma significativa para a condugao,
ja que a vasta maioria das rotas de migracdao utilizadas pelas vacancias serdo aquelas com energia

mais baixa.

Notamos que a entropia ¢ relevante para a estabilidade relativa entre defeitos, pois a
analise da energia de Gibbs em alguns dos defeitos considerados nos levou a conclusoes diferentes
daquelas que obterfamos ao considerar apenas a entalpia. Isso ressalta a importancia de

minimizarmos a energia de Gibbs, em vez da entalpia.

Além disso, percebemos que uma boa parte das entalpias e entropias consideradas,
inclusive aquelas relativas a migracdo de vacancias, apresentaram uma variagdo consideravel com a
temperatura, mostrando que nem sempre é uma boa aproximagiao considera-las constantes. Tal
resultado destaca a importancia de levarmos em conta a dependéncia com a temperatura ao

calcularmos defeitos em cristais.

Uma estimativa da condutividade do LOC em fung¢io da concentragdo de impurezas
aliovalentes a partir da taxa de migracio obtida esta em andamento. Entre as perspectivas para este
trabalho, estdo: simulacGes envolvendo os outros matetiais da mesma familia, substituindo o cloro
l3+;

por outros {ons similares; o calculo de defeitos extrinsecos, como a dopagem com A e estudos

de dinamica moleculat.
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