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Resumo 

 

Neste trabalho empregamos simulações atomísticas estáticas para investigar os defeitos 

pontuais em anti-perovskitas de        em função da temperatura. Para tanto assumimos um 

modelo de potencial interiônico de Buckingham para as interações entre os íons e o modelo de casca 

esférica para tratar as polarizações dos íons, com exceção do lítio que foi descrito pelo modelo de 

íon rígido. Os defeitos foram calculados seguindo a metodologia de Mott-Littletlon. Os principais 

defeitos intrínsecos investigados foram os defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de      e     , e 

Frenkel. Os resultados mostram que o defeito mais provável é o de pseudo-Schottky de     , cuja 

entalpia de formação é de cerca de         a 300 K.  A concentração de vacâncias de lítio calculada 

assumiu valores inferiores a     , indicando que a maioria das vacâncias deve ser gerada por 

impurezas aliovalentes extrínsecas. A energia de migração de vacâncias de lítio calculada concorda 

com as medidas experimentais (       ) e mostra que este é o principal mecanismo de condução 

iônica neste material, ocorrendo ao longo dos vértices dos octaedros de     . 
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Abstract 

 

In this work we investigated the temperature dependence of point defects in        

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,      and      pseudo-Schottky and Frenkel defects. 

Results show the most likely defect is the      pseudo-Schottky one, which formation enthalpy is 

about         at 300 K . The calculated lithium vacancies concentration did not reach values 

above    , indicating that most of vacancies might be generated by aliovalent extrinsic impurities. 

The calculated vacancy migration energy agrees very well with that obtained experimentally 

(       ) and it shows that the main ionic conductivity mechanism in        is due to the lithium 

vacancies, occurring along the      octahedron vertices. 
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1 Introdução 

Além de poluir o ar de cidades grandes e modernas, sabe-se agora que há grandes 

chances de que as emissões de gases oriundas da queima de combustíveis fósseis e biomassa sejam 

responsáveis pelo aquecimento global. Além disso, sabe-se que há um limite para as reservas de 

petróleo e/ou gás. Consequentemente, as buscas por fontes alternativas de energia são incessantes 

[1]. Um obstáculo crítico 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 satisfatórias para eletrônicos portáteis, como telefones celulares e laptops, o 

desempenho delas está longe de ser satisfatório para o uso automotivo [2], sendo necessárias baterias 

secundárias (isto é, recarregáveis) 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 estável em um amplo intervalo de temperatura (de -100 ºC até 300 ºC); 

alta energia específica; baixa toxidade; e auto-descarga mínima [1][3]. Além do uso em dispositivos 

eletrônicos e em automóveis, baterias também podem ser empregadas no armazenamento de energia 

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

Atualmente, baterias recarregáveis de íon de lítio (LIB) são as que armazenam a maior 

quantidade de energia1 por unidade de volume (densidade de energia)2 ou de massa (energia 

específica) a um custo razoável. Enquanto a primeira característica é mais relevante para o emprego 

em dispositivos eletrônicos portáteis, a segunda é fundamental para um uso eficiente em 

automóveis. Na busca pelo aumento da energia específica, para aumentar a voltagem de operação ou 

redução da massa das baterias, novos eletrólitos estão sendo investigados, e devem mostrar, além do 

que já foi citado [1]: alta condutividade para íons de lítio (             ) e baixa condutividade 

eletrônica (             ); causar pouca corrosão aos eletrodos; ser seguros, de preferência não 

inflamáveis e não explosivos quando curto-circuitados; possuir número de transferência     

         , onde        inclui a condutividade de lítio, a eletrônica e dos demais íons. 

A Figura 1 esboça o funcionamento básico de uma LIB. Uma LIB funciona como 

dispositivo de armazenamento de energia ao converter energia elétrica em eletroquímica. Nas LIB 

comercializadas atualmente, cátodo e ânodo consistem em materiais laminares, nos quais o lítio pode 

                                                 
1 A energia potencial armazenada é proporcional ao número de portadores de carga no eletrólito – neste caso, 
íons de lítio. 
2 A densidade de energia e a energia específica armazenadas são maiores devido à pequena massa e ao 
pequeno volume dos portadores de carga – íons de lítio, o que reflete em uma redução de massa e volume do 
eletrólito. 
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ser intercalado. No ânodo, geralmente se usa grafite, enquanto óxidos de metais de transição (como 

      ) costumam ser usados nos cátodos.  

 

Na LIB, durante o processo de carga, íons de lítio são extraídos do cátodo, são 

solvatados pelo eletrólito não aquoso e migram através deste até serem intercalados entre as camadas 

do ânodo (não mais na forma de íons). Enquanto isso, elétrons também se movem do cátodo para o 

ânodo através dos coletores de corrente externos, formando um circuito elétrico. Como o potencial 

químico de lítio é muito maior no ânodo do que no cátodo, a energia elétrica é armazenada na forma 

de energia eletroquímica. Durante a descarga, o processo é revertido e a energia eletroquímica é 

liberada na forma de energia elétrica  [4]. O cátodo e o ânodo são separados por uma membrana 

micro-porosa, chamada separador, que previne a aproximação entre os dois eletrodos, mas permite 

o eletrólito penetrar.  

Atualmente, os eletrólitos que compõem as baterias de íon de lítio que são produzidas 

em massa para uso em laptops, filmadoras e celulares empregam soluções líquidas de sais de lítio, 

como      ,       ou       , em um solvente orgânico, como carbonato de etileno, carbonato de 

dimetil, carbonato de dietil e carbonato de propileno. [5] Contudo, solventes baseados em 

carbonatos são altamente inflamáveis, com pontos de fulgor3 abaixo de 30 ºC, acarretando uma série 

de implicações concernentes à embalagem, ao custo, à segurança e ao tamanho dessas baterias. 

                                                 
3 Chamamos de ponto de fulgor a menor temperatura necessária para que vapor seja liberado de um 
combustível em quantidade suficiente para formar uma mistura inflamável. 

 

Figura 1. Princípio de funcionamento de uma bateria de íon de lítio (carregando). [4] 
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Assim, devido às peculiaridades químicas dos eletrólitos líquidos, exige-se que as células da bateria 

sejam embaladas em invólucros de metal rígidos e hermeticamente selados, o que aumenta a massa e 

o volume da embalagem, reduzindo a densidade de energia prática, e onera as atuais baterias. Além 

disso, quando há superaquecimento, ocorre um drástico aumento da pressão interna da célula, de 

forma que as células são projetadas para ter aberturas de segurança que exalam automaticamente em 

tais condições. Isto pode levar a explosões ou combustão, no caso de mau funcionamento ou 

exposição ao calor.  

Portanto, a segurança é um problema real em baterias que usam eletrólitos líquidos. 

Outra razão que torna indesejável o uso de eletrólitos líquidos é o impedimento de usar lítio 

metálico como ânodo, embora este eletrodo seja o que possui a maior energia específica de todos os 

materiais utilizados como ânodos. Isso se dá em virtude da alta reatividade entre o lítio metálico e 

eletrólito, levando ao crescimento de dendritos4 durante o processo de carga. Por sua vez, isso limita 

o uso a aproximadamente à metade dos ciclos possíveis, pois o lítio é retirado do ânodo, reduzindo a 

capacidade de carga. Além disso, o lítio dendrítico formado tende a furar o separador, causando 

curtos-circuitos internos, aumento da temperatura interna acima do ponto de fusão do lítio (181 ºC) 

e subsequente explosão da célula. [5]–[8] 

Consequentemente, buscam-se soluções em eletrólitos sólidos. Há basicamente três 

potenciais candidatos a eletrólitos sólidos: polímeros orgânicos, vidros inorgânicos e compostos 

cristalinos inorgânicos [9]. Todos superam os eletrólitos líquidos em termos de segurança, além de 

serem capazes de suportar curtos-circuitos sem danos permanentes, pressão sem curto-circuitar e 

perfurações sem grandes danos, evitando explosões e combustão [8]. A aplicabilidade de cada um 

desses eletrólitos sólidos deve-se a suas propriedades mecânicas: enquanto compostos cristalinos e 

vítreos os tornam mais adequados para projetos de baterias rígidas, devido a seu alto módulo de 

Young, polímeros são ideais para projetos de baterias flexíveis. Polímeros possuem a vantagem de 

ser geralmente mais fácies de processar, o que reduz os custos de produção. Por outro lado, 

compostos cristalinos são mais adequados para ambientes de altas temperaturas ou agressivos de 

outras formas. Contudo, eletrólitos sólidos em geral possuem a desvantagem de serem maus 

condutores de íons de lítio na faixa de temperaturas de aplicação prática, comparado aos eletrólitos 

líquidos, dificultando seu uso comercial. [10] 

Entretanto, em alguns compostos cristalinos a condução de íons de lítio é 

razoavelmente alta mesmo a temperaturas reativamente baixas, de forma que diversos deles têm sido 

investigados visando à aplicação em baterias de íon de lítio. Entre eles, podemos citar sulfatos, 

                                                 
4 Cristais de lítio em forma de agulha. 
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fosfatos e óxidos, como                     ,              (   )  e (     )    , todos com 

condutividade iônica da ordem de           à temperatura ambiente. A      , o primeiro atinge 

uma condutividade da ordem de          , enquanto a condutividade dos outros dois é da ordem 

de           [10]. 

Particularmente, no caso das anti-perovskitas de lítio, em 2012, Y. Zhao e L. Daemen 

[3], motivados pela condutividade superiônica a altas temperaturas das perovskitas (    )    , 

investigaram uma nova família de anti-perovskitas “invertidas eletronicamente”: (     )    , as 

quais são ricas em lítio, com massa percentual de 29% de lítio. Eles mostraram que suas estruturas 

cristalinas apresentam pequenas distorções tetragonais ou ortorrômbicas em relação à estrutura 

cúbica ideal, obtendo parâmetros de rede correspondente à estrutura pseudo-cúbica dos cristais de 

       e        de      e       , respectivamente. Determinaram que os pontos de fusão dos 

cristais de        e        são de     ºC (     ) e     ºC (     ), respectivamente, enquanto 

o do                é     ºC (     ).  

Y. Zhao e L. Daemen também realizaram medidas de impedância, mostrando que, à 

temperatura ambiente, a condutividade iônica assume os valores                e      

          para        e               , respectivamente. Contudo, a     ºC (     ), estes 

valores sobem para a ordem de           e          , respectivamente, com a condutividade 

do                chegando a        em     ºC (     ). Os compostos apresentaram baixas 

energias de ativação de         para o        e         para o               . Demonstraram, 

portanto, que esta família de perovskitas apresenta valores para a condutividade iônica comparável 

aos dos compostos investigados hoje em dia, o que torna tais anti-perovskitas boas candidatas à 

utilização como eletrólitos sólidos para baterias de íon de lítio. Os autores levantaram a possibilidade 

de as amostras terem sido acidentalmente dopadas com íons de      durante o processo de síntese, 

no qual as amostras derretidas (e altamente corrosivas) foram depositadas e espalhadas em uma 

folha plana de alumínio a fim de obter amostras em forma de disco. Discutiu ainda a possibilidade 

de as amostras serem ligeiramente não estequiométricas, devido à volatilidade do     e do    , o 

que reduziria proporcionalmente a concentração de     nas amostras, por compensação de carga. 

Ainda em 2012, Olaf Reckeweg et al. [11] também obtiveram a anti-perovskita        

durante tentativas de sintetizar a perovskita         (           ) a partir de      e     , porém 

cúbica com parâmetro de rede da célula cúbica para o grupo espacial    ̅   de       ( )  . Os 

autores relatam também uma condutividade da ordem de          a     ºC (     ) e sugeriram 

que a condutividade pode ser aumentada por meio da dopagem de     ,      ou     . 
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No começo de 2013, Yi Zhang et al. [12] estudaram a estabilidade de anti-perovskitas 

ricas em lítio e os mecanismos de transporte do íon de lítio nesses materiais por meio de cálculos de 

primeiros princípios (DFT) e dinâmica molecular. Os autores chegaram à conclusão que as anti-

perovskitas       ,        e                são metaestáveis com relação à decomposição, 

exibindo, porém, excelente estabilidade eletroquímica5. Os cálculos de dinâmica molecular 

mostraram que anti-perovskitas com estrutura perfeita não são boas condutoras de    , sugerindo 

que a condutividade deve ser sintonizada pela concentração de vacâncias de lítio e por desordem 

estrutural. Eles obtiveram entalpias de migração de          e           para        e        , 

respectivamente. Esses valores são cerca de 15 % maiores que os valores experimentais. Já para duas 

configurações do composto               , os valores obtidos foram          e         , os 

quais são 60 e 85 % superiores aos experimentais. Além disso, os resultados experimentais mostram 

que o                possui energia de ativação menor que os compostos puros. Essas 

discrepâncias podem estar associadas ao fato dos autores terem usado altas temperaturas, entre 700 e 

2000 K para acelerar o processo de condução, enquanto a temperatura de fusão dessas amostras é da 

ordem de 600 K. 

Também foram realizados cálculos de migração de vacâncias por simulações estáticas 

usando DFT através de duas rotas. Para a primeira rota (mais curta), os valores obtidos para        

e        foram, respectivamente,          e         , os quais são cerca de 40 % acima dos 

valores experimentais. Para a segunda, os valores obtidos para        e        foram, 

respectivamente,          e         . Entretanto, como os cálculos de migração de vacâncias 

foram feitas em supercélulas de 40 átomos, replicadas periodicamente, os resultados podem ser 

diferentes daqueles obtidos ao calcular a migração de uma única vacância no cristal. 

Simulações clássicas apresentam algumas vantagens para tratar esse tipo de problema, 

como: cálculos de dinâmica molecular podem ser realizados em escalas de tempo consideravelmente 

maiores, devido ao menor custo computacional, o que dispensa a necessidade de usar temperaturas 

demasiadamente elevadas; cálculos de migração de vacâncias individuais podem ser realizadas, 

usando o método de Mott-Littleton, [12,13] em vez de supercélula; os cálculos podem ser realizados 

em várias temperaturas. 

Assim, neste trabalho empregamos simulações atomísticas estáticas para investigar os 

defeitos pontuais em anti-perovskitas de        em função da temperatura. Para tanto assumimos 

um modelo de potencial interiônico de Buckingham para as interações entre os íons e o modelo de 

casca esférica para tratar as polarizações dos íons, com exceção do lítio, que foi descrito pelo modelo 

                                                 
5 A estabilidade eletroquímica é essencial para aplicações práticas. 
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de íon rígido. Os defeitos foram calculados seguindo a metodologia de Mott-Littletlon. Os principais 

defeitos intrínsecos investigados foram os defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de      e     , e 

Frenkel. Também foi realizado o cálculo de migração de vacâncias de lítio e o cálculo da 

concentração de vacâncias em função da temperatura.   

Este trabalho está dividido da seguinte forma: o próximo capítulo tratará os defeitos 

pontuais em cristais. Em seguida, mostraremos a base teórica por trás dos métodos computacionais 

empregados. Por fim, discutiremos os resultados obtidos, assim como as conclusões finais e as 

perspectivas.  
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2 Defeitos pontuais 

Na prática, não existe cristal perfeito, pois o cristal pode reduzir sua energia de Gibbs, 

via entropia configuracional, pela criação de defeitos, os quais podem ser defeitos pontuais, lineares, 

planares, ou volumétricos. Em cristais iônicos, a condução é devido, basicamente, à migração de 

defeitos carregados, normalmente pontuais.  

Defeitos pontuais são aqueles caracterizados por apenas um ponto na rede. Eles podem 

consistir em sítios da rede vazios, ou vacâncias, onde deveria haver um íon, mas não há; ou íons em 

posições não regulares da rede, os quais são chamados de interstícios; ou a substituição de um 

átomo da rede por outro na mesma posição, ao qual chamamos impureza. A Figura 2 mostra uma 

representação esquemática de uma vacância. Muitas propriedades, como luminescência, difusão e 

condutividade, são influenciadas pela presença desses defeitos. Daremos aqui ênfase apenas à 

condutividade. 

 

Os defeitos podem ser formados tanto na cristalização quanto quando o cristal é 

aquecido. Neste último caso, ocorre um aumento da mobilidade dos íons, fazendo com alguns íons 

saiam de seus sítios, podendo ocupar vacâncias ou sítios intersticiais, podendo ainda originar 

 

Figura 2. Representação esquemática do cristal com uma vacância. 



20 

difusão. A Figura 3 ilustra um mecanismo de formação de vacâncias em uma rede monoatômica, 

ativado pelo aumento da temperatura do cristal6.  

 

Interstícios podem ser ‘intrínsecos’, caso os íons envolvidos sejam aqueles da própria 

estequiometria do cristal, ou ‘extrínsecos’, caso contrário. As respectivas representações 

esquemáticas encontram-se na Figura 4 e na Figura 5. Pela combinação de vacâncias e interstícios, 

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

                                                 
6 Ao aumentarmos a temperatura do meio (reservatório térmico), o cristal não estará mais em equilíbrio. Os 
defeitos são formados com o intuito de alcançá-lo, por meio da minimização da energia de Gibbs. 

 

Figura 3. Representação esquemática do cristal de um dos processos de formação de 
vacâncias. As setas indicam os saltos, onde a seta superior representa o primeiro salto 

realizado e a inferior, o último. 
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O defeito de Schottky é caracterizado pela ausência de uma molécula inteira no bulk, 

quebrando a periodicidade da rede7. É importante ressaltar que os íons integrantes do defeito de 

Schottky não precisam estar imediatamente próximos uns dos outros – embora esta seja, em geral, a 

                                                 
7 O defeito pode ter sido gerado durante o crescimento do cristal, o que é inevitável, ou pela difusão da molécula para a 
superfície. 

 

Figura 4. Representação esquemática do cristal com um interstício intrínseco (esquerda) e 
extrínseco (direita). 

 

Figura 5. Representação esquemática do cristal com uma impureza substitucional intrínseca 
(esquerda) e extrínseca (direita). 
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situação mais provável (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. 

 

O defeito de Frenkel é caracterizado pela ausência de um íon do seu sítio, compensada 

pela presença de um íon semelhante em uma posição intersticial, a fim de preservar a neutralidade de 

carga8. 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 migração do íon. 

      

Figura 6. Representação esquemática do cristal com um defeito de (a) Schottky e (b) 
Frenkel. 
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3 Modelagem  

Neste capítulo, iremos discutir alguns aspectos teóricos acerca do método utilizado para 

a modelagem dos cristais estudados. Simulações em sólidos podem ser executadas com base em 

cálculos quânticos ou clássicos. Como dito anteriormente, optamos pela modelagem clássica para 

levar em conta o efeito de temperatura e não replicar os defeitos nos cálculos.  

O processo clássico de simulação atomística estática consiste nas seguintes etapas: obter 

uma parametrização que descreva o material (o que engloba a adoção de um modelo iônico e de um 

potencial de interação entre os íons, cujas coordenadas em geral são conhecidas), encontrar o 

mínimo de energia que otimize a rede e, por fim, realizar os cálculos que nos fornecerão as 

propriedades desejadas. O termo ‘estática’ define que apenas a energia potencial é levada em 

consideração; o ‘atomística’, que não estamos interessados em elétrons ou outras partículas 

subatômicas, e sim, em átomos como um todo. [15] 

Tais cálculos foram efetuados com o código GULP, do inglês General Utility Lattice 

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

 

3.1 Modelo iônico 

Enquanto se considera íons pouco polarizáveis como sendo esferas maciças e 

impenetráveis (íons rígidos), já foi mostrado que para íons polarizáveis tal modelo não fornece uma 

representação adequada da polarização da rede, resultando em valores ruins para as polarizabilidades 

dos íons e constante dielétrica. [20] Para contornar essa questão, tem-se tido grande êxito ao usar um 

modelo proposto por Dick e Overhauser, [21] onde o átomo é composto de um “núcleo” ou 

“caroço” de carga   (formado pelo núcleo em si e pelos elétrons fortemente ligados a ele), 

possuindo toda a massa do átomo, e de uma casca esférica de carga   (formada pelos elétrons 

fracamente ligados ao núcleo), conectados por uma força restauradora harmônica, ou seja, um 

potencial quadrático com constante de mola  . A Figura 7 ilustra esse modelo. Têm-se, nesse caso, 

três parâmetros a ajustar para cada íon considerado:  ,   e  .  
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Como os íons utilizados nesse trabalho são polarizáveis, foi utilizado o modelo de casca 

e núcleo. Assim sendo, quaisquer interações de curto alcance deveriam, a priori, ser consideradas não 

entre dois íons pontuais, mas entre casca-casca (CC), casca-núcleo (CN), núcleo-casca (NC) e 

núcleo-núcleo (NN), conforme a Figura 8. No entanto, os núcleos experimentam uma blindagem 

eletrostática devido às cascas, sobrando apenas as interações CC.  

 

3.2 Potenciais de interação interiônicos 

As interações entre os íons podem ser tratadas por potenciais de curto e de longo 

alcance. Uma combinação desses nos fornecerá o potencial resultante sobre cada par9 de íons. Como 

                                                 
9 Levando em conta apenas interações de dois corpos. 

 

 

 

 

 

 

Figura 7.  Representação do modelo de casca e núcleo para um íon (a) não polarizado e para 
um (b) polarizado. As esferas internas representam núcleos, enquanto as externas representam 

as cascas. A marca central em (b) indica a posição da casca. 

 

Figura 8. Esboço das interações entre dois íons descritos pelo modelo de casca e núcleo. 

(a) (b) 
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um cristal é estável, essa energia é obviamente negativa, representando um estado ligado. 

Discutiremos a seguir as interações interiônicas relevantes presentes nos materiais simulados. 

3.2.1 Interação de Pauli 

Quando há aproximação entre dois átomos (ilustrada na Figura 9), suas distribuições de 

carga superpõem-se, havendo uma tendência para os elétrons de um átomo ocupar em parte estados 

já ocupados por elétrons do outro, o que não é permitido pelo principio de exclusão de Pauli10. 

Assim, ocorre uma promoção parcial de elétrons a estados de alta energia ainda não ocupados dos 

átomos. Como a superposição aumenta a energia total do sistema, esta interação é repulsiva. 

 

A energia de superposição depende da distribuição radial de carga em torno de cada 

átomo e, mesmo quando esta é conhecida, seu cálculo a partir de primeiros princípios é sempre 

complicado. [22] No entanto, os dados experimentais podem ser bem ajustados por potenciais 

repulsivos11 empíricos tais como 

   
                    

   (1) 

e  

   
            

        ( 
   

   
)  (2) 

                                                 
10 Este princípio nos diz que dois férmions não podem ocupar o mesmo estado quântico. 
11  Quando usados juntamente com o potencial atrativo de Van der Waals, citado na seção 3.2.2 

 

 

 

Figura 9. Esboço das distribuições eletrônicas de dois átomos (a) sem superposição e (b) com 
superposição.  

(a) (b) 
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O potencial de Born – Landé ajusta melhor os dados experimentais de cristais 

moleculares, onde não há interação eletrostática. Nesse caso, o valor escolhido quase universamente 

para parâmetro   é 12. O potencial de Born – Mayer é mais adequado para cristais iônicos (e foi, 

portanto, o utilizado neste trabalho). Além disso, é o mais fácil de justificar do ponto de vista 

teórico, visto que a repulsão entre densidades eletrônicas sobrepostas assumem uma forma 

exponencial a distâncias razoáveis. O parâmetro   determina a intensidade da interação, enquanto o 

  estipula o alcance desta. 

 

3.2.2 Interação de Van der Waals - London 

A configuração eletrônica dos íons corresponde a cascas eletrônicas fechadas, com 

alguma distorção próxima à região de contato com átomos vizinhos, conforme estudos de 

distribuições eletrônicas usando raios  . [22] No entanto, pode acontecer num dado momento de o 

íon estar com sua nuvem eletrônica levemente deslocada em relação à distribuição natural, estando 

então momentaneamente polarizado. Por indução elétrica, este íon irá provocar a polarização do íon 

vizinho12, resultando uma atração fraca13 entre estes, chamada interação de Van der Waals ou de 

London. Tal interação é um efeito quântico e independe de qualquer superposição de densidades de 

carga para existir. [22] 

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

ao inverso da sexta potência da distancia entre os dois íons,  

   
               

   

   
           (3) 

sendo, portanto, uma interação de curto alcance. Apesar de ser a principal interação atrativa em 

cristais de gases inertes e de muitas moléculas orgânicas, em cristais iônicos, onde também se 

encontra presente a interação coulombiana, sua contribuição para a energia da rede é da ordem de 

apenas 1 ou 2 %. [22] 

 

 

 

                                                 
12 Ou seja, dará origem a um dipolo induzido. 
13 Comparada à interação coulombiana. 
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3.2.3 Interação de Coulomb 

É uma interação de longo alcance que influi sobre praticamente toda a estrutura 

cristalina, sendo responsável pela maior contribuição para a energia interna da rede. É atrativa entre 

íons de cargas opostas e repulsiva entre íons de mesma carga. Sua forma é: 

   
        

     
 

       
  (4) 

onde    é a relação entre a carga do  -ésimo íon e a carga elementar,   é a carga protônica e    é a 

permissividade do vácuo. 

Apesar de sua forma simples, sua contribuição (denominada energia de Madelung) para 

a energia interna total da rede é a mais difícil de ser determinada para sistemas periódicos. A razão 

pode ser entendida com a ajuda da Figura 10: a interação entre um íon de referência   (de carga   ) 

e certo íon   (de carga Q), contido numa casca esférica imaginária de raio   com origem em  , decai 

com o inverso da distância   entre eles, enquanto o número de íons do mesmo tipo de   nessa 

mesma casca esférica14 é      , onde   é a densidade superficial de íons na casca esférica, que 

suporemos constante. Por conseguinte, a energia potencial devido à interação de Coulomb entre o 

íon de referência e cada casca esférica é proporcional a    

  
       ( )  

   

     
      

   

  
    (5) 

                                                 
14 E, conseqüentemente, o número de interações entre   e íons da casca esférica. 

 

 

 

Figura 10. Corte transversal de uma casca esférica de raio   centrada no íon de referência   e 

contendo íons do tipo  . 
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Podemos notar então que ao tentarmos somar   
       ( ) sobre todas as cascas 

esféricas a energia potencial total do íon de referência diverge: 

  
        ∑  

       ( )

 

 
   

  
 ∑ 

 

 

   
            

(6) 

Uma vez que um cristal ideal é infinito. 

 Para contornar esse problema, a aproximação usada pelo GULP é o método da soma 

de Ewald para materiais tridimensionais. O potencial de interação eletrostático experimentado por 

um íon na presença de todos os outros íons de determinada sub-rede15 do cristal é computado como 

a soma de dois potenciais. O primeiro é aquele que seria produzido por uma estrutura com uma 

distribuição gaussiana de carga localizada no sítio de cada íon, com o mesmo sinal deste. O segundo 

é aquele de uma sub-rede de cargas pontuais com uma distribuição gaussiana adicional de sinal 

oposto superposto a cada carga pontual. É importante lembrar que devido ao fato de o potencial 

experimentado pelo íon de referência não ser afetado pela sua própria distribuição de carga, esta 

também não contribuirá para nenhum dos dois potenciais. A Figura 11 ilustra a distribuição 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 parâmetro que determina a largura de cada pico gaussiano, podemos obter uma 

convergência muito boa das duas partes ao mesmo tempo, uma no espaço real e outra no espaço 

recíproco. As distribuições gaussianas cancelam-se completamente ao tomarmos a soma dos dois 

potenciais, de forma que a rapidez da convergência depende do parâmetro 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 íon. 

 

                                                 
15 Uma sub-rede é formada por íons do mesmo tipo. 
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3.2.4 Potencial de Buckingham 

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

sucedido em modelar as interações em cristais iônicos, englobando as três interações citadas: 

       
           

          
  (7) 

onde  

   
          

    
            

    
               (8) 

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

interações ânion-ânion e cátion-ânion deste, pois os cátions estão a distâncias “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 distância. Esse é um procedimento a ser 

realizado com cautela, certificando-se de que o potencial seja realmente desprezível a partir da 

distância de truncamento e que tenha atingido a convergência. Caso contrário, isso acarretará 

descontinuidades na hiper-superfície de energia potencial, que refletirá, por sua vez, em problemas 

ao buscarmos um ponto de mínimo nessa superfície. 

 

 

Figura 11. Distribuição de cargas para cada uma das duas partes em que o potencial é separado. A 
gaussiana tracejada não é levada em conta no potencial. Os traços verticais representam as cargas 

pontuais. 
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Podemos notar a presença de três parâmetros ajustáveis ( ,   e  ) para cada par de 

íons ao explicitarmos o potencial resultante: 

    
     

 

       
        ( 

   

   
)   

   

   
   (9) 

No entanto, estes parâmetros são iguais para cada tipo de par, contanto que não haja diferença de 

coordenação entre íons do mesmo tipo. 

 

3.3 Obtenção dos parâmetros 

De posse dos parâmetros do potencial de Buckingham e dos parâmetros do modelo de 

casca, podemos então calcular a energia da rede, a partir da qual chegamos às propriedades físicas e à 

estrutura do cristal estudado. A obtenção dos parâmetros é empírica, sendo feita com base no ajuste 

de propriedades físicas obtidas experimentalmente. 

Na prática, o algoritmo a ser seguido para a obtenção dos parâmetros é: (a) fornecemos 

a estrutura inicial e parâmetros iniciais ao GULP; (b) este minimiza a grandeza termodinâmica 

adequada e (c) calcula as propriedades físicas e estruturais; (d) comparamos as propriedades 

calculadas com as experimentais (por meio de observação direta); (e) caso os erros não forem 

suficientemente pequenos16, modificamos ligeiramente um ou mais parâmetros; (f) repetimos os 

passos b – e até que os erros sejam pequenos; (g) para refinar os valores dos parâmetros, efetuamos 

um ajuste de mínimos quadrados, que nos fornecerá o valor final destes.  

3.4 Método de Mott-Littleton 

Há duas metodologias amplamente usadas para executar cálculos de defeitos em sólidos: 

o método de supercélula e o de ‘aglomerado embutido’ (embedded cluster). No primeiro, constrói-se 

uma supercélula contendo vários átomos, inclusive o defeito, sendo que esta fará o papel de célula 

unitária e será otimizada em relação a todas as posições atômicas, enquanto no segundo otimizamos 

um aglomerado esférico de átomos (embutido no cristal) contendo o defeito, em relação ao 

deslocamento dos átomos. O uso de ‘aglomerados embutidos’ é ideal para o limite em que a diluição 

dos defeitos no cristal é infinita, enquanto o método de supercélula é mais apropriado para altas 

concentrações de defeitos, onde existem interações significantes entre defeitos. 

                                                 
16 De preferência, menores que 1%. 
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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 regiões. 

Tal método consiste em dividir o cristal que circunda o defeito em duas regiões esféricas conhecidas 

como regiões 1 e 2. Na primeira, todas as interações são consideradas e permite-se explicitamente o 

relaxamento dos íons em resposta ao defeito. A princípio poderíamos pensar em atribuir um valor 

de várias dezenas de ângstrons ao raio da região 1, de forma que a aproximação utilizada fosse a 

melhor possível. Entretanto, a partir de determinados raios, essa converge para certo valor. Todavia, 

exceto no caso de defeitos de alcance bem curto, geralmente não é possível atingir o grau de 

convergência desejado por simplesmente aumentar o raio da região 1. Contorna-se esse problema 

pela divisão da região 2 em duas partes: 2a e 2b. 

Na região 2a, é dada permissão parcial para o relaxamento de íons, contudo de uma 

forma computacionalmente mais econômica. Assume-se que os íons estão situados em um poço 

harmônico e estes, subsequentemente, respondem à força do defeito de acordo com essa 

aproximação. Já na região 2b (que se estende ao infinito) apenas a polarização implícita de sub-redes 

é considerada, ao invés de deslocamento de íons individuais. Antes de começarmos a calcular a 

energia de Gibbs dos defeitos, foram determinados os raios de convergência, evitando custos 

computacionais maiores que os necessários. A Figura 12 apresenta um esquema das regiões. Nesse 

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

 

Figura 12. Representação das duas regiões. A esfera interna representa um defeito, a 
intermediária representa o contorno da região 1, a esfera mais externa, a região 2a,  enquanto a 

região 2b tende ao infinito. 



32 

Há ainda um aspecto importante a ser considerado. É importante que não haja nenhum 

fônon de frequência imaginária na zona de Brillouin, caso contrário os deslocamentos na região 2 

podem corresponder a um equilíbrio harmônico instável. A presença de tais modos é a causa mais 

comum de resultados não físicos, como energias de formação de defeitos de Schottky ou de Frenkel 

negativos. Como a presença de defeitos diminui a simetria localmente, um cálculo de Mott-Littleton 

pode encontrar instabilidades não aparentes globalmente no cristal. Assim, vemos que tal cálculo é 

bastante sensível à adequação do conjunto de potenciais empregados.  

 

3.5 Incorporação da temperatura 

No regime de baixas temperaturas, os átomos da estrutura cristalina executam vibrações 

em torno dos seus sítios da rede, as quais serão puramente harmônicas no limite do zero absoluto. 

Essa situação é mais bem descrita através do uso de dinâmica de rede, que é o método quasi-

estático para tratar uma rede vibrante. Ao passo que a temperatura aumenta, os movimentos tornar-

se-ão progressivamente anarmônicos. Em princípio, podemos lidar com isso pelo uso de correções 

anarmônicas à dinâmica de rede harmônica a fim de permitir o acoplamento fônon-fônon. 

No entanto, quando a temperatura torna-se suficientemente alta para que possa ocorrer 

difusão, é necessário usar outro método. Se forem requeridas informações detalhadas concernentes 

aos movimentos atômicos e a propriedades relacionadas, então o método escolhido é a dinâmica 

molecular, que propaga as equações de movimento de Newton através do tempo usando um 

formalismo de diferenças finitas. Portanto, ela retém as funções de correlação de tempo e as 

trajetórias de todos os átomos. Sua vantagem é que os efeitos anarmônicos são completamente 

incluídos. Entretanto, como trata os átomos como partículas clássicas, não é um bom método para 

baixas temperaturas, pois não leva em conta a quantização da vibração e do movimento do ponto 

zero a menos que o formalismo de integral de caminho seja empregado. Podemos notar então que 

as dinâmicas de rede e molecular são complementares nas suas regiões de aplicabilidade.  

Como é possível calcular a energia de Helmholtz para uma dada estrutura como função 

da temperatura através da determinação da função de partição vibracional devido aos fônons, um 

método natural de determinar a dependência da estrutura com a temperatura é através da 

minimização da energia de Gibbs, usando a aproximação quasi-harmônica (estática), que assume 

que as frequências vibracionais podem ser determinadas como se os átomos estivessem vibrando 

puramente de forma harmônica, enquanto os parâmetros de rede são ajustados para minimizar a 

energia de Gibbs. Utilizamos adicionalmente outra aproximação, conhecida como Zero Static Internal 
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Stress Approximation (ZSISA), na qual apenas os parâmetros de rede são 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 aproximação razoável pelo menos até 

metade do ponto de fusão, embora os resultados sejam bastante sensíveis aos potenciais de interação 

adotado. [15] Assim, o melhor teste para a validade do método é verificar se ele é capaz de 

reproduzir os dados experimentais na faixa de temperaturas considerada.  

Como o cálculo de defeitos pontuais não envolve dependência temporal e também 

desejamos incorporar temperaturas bem superiores a 0 K, utilizamos a minimização da energia de 

Gibbs juntamente com a aproximação ZSISA. Além disso, antes de cada minimização da energia de 

Gibbs, foi feita uma otimização estática com a finalidade de começar a minimização da energia de 

Gibbs de um ponto mais próximo do mínimo, reduzindo o tempo de simulação17.  

 

3.6 Minimização da energia (otimização da rede) 

Conforme já mencionado, o GULP calcula as coordenadas e os parâmetros de rede. 

Isso é feito a partir da exigência de que a estrutura esteja em equilíbrio estável, requerendo que a 

força resultante sobre cada íon 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 mínimo da 

energia da rede, que ocorre para os pontos18 estacionários da hipersuperfície de energia. O ponto de 

corte para a norma do gradiente foi de             para a parametrização utilizada, sendo estes 

pontos considerados mínimos. Considerando um equilíbrio termodinâmico, minimizamos a energia 

de Gibbs   . O GULP utiliza o método de Newton-Raphson para determinar os pontos de mínimo. 

 

 

 

 

                                                 
17 A otimização da energia livre é mais demorada que a otimização da entalpia (estática). 
18 Um ponto (posição) na hipersuperfície de energia potencial é univocamente determinado pelas 

coordenadas de todos os íons da célula unitária e pelos parâmetros de rede (             ). Portanto, a 

priori, a energia seria uma função de      coordenadas generalizadas, onde   é o número de íons na célula 
unitária. Entretanto, podemos utilizar as restrições impostas pelo grupo espacial de simetria e pelo próprio 
tipo de estrutura (cúbica, hexagonal etc.) do cristal, para reduzir razoavelmente o número de coordenadas 
generalizadas – fixando ângulos e/ou igualando parâmetros de rede. Além disso, cálculos realizados 
assumindo o volume constante (ou seja, parâmetros de rede fixos) reduzem em seis o número de variáveis. 
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4 Resultados 

Neste capítulo, discutiremos os resultados para a modelagem de defeitos na anti-

perovskita de       , a parametrização adotada na modelagem, a migração 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 

ao grupo espacial    ̅  (n° 221) e possui uma estequiometria ABX3, onde os átomos A e B são 

cátions metálicos e os átomos X são ânions não-metálicos. A célula unitária da estrutura perovskita 

apresenta unidades de octaedros BX6 compartilhando os vértices, onde estão os ânions, centrados 

nas faces de um cubo formado pelos cátions A. Os octaedros têm seus eixos orientados ao longo 

das arestas da célula unitária e estão unidos pelos vértices formando um arranjo tridimensional que 

contém grandes buracos que são ocupados pelos átomos A, como mostrado na Figura 13.  

 

Uma anti-perovskita é um estrutura na qual ânions são trocados com cátions nas 

ocupações dos sítios octaédricos na perovskita. No nosso caso, a anti-perovskita ClOLi3 ou, 

equivalentemente, Li3OCl (LOC), possui os íons de oxigênio no centro do octaedro (veja a Figura 

 

Figura 13.  Célula unitária de uma estrutura perovskita simples. As esferas cianas indicam o 
cátion A, a esfera vermelha indica o cátion B e as esferas azuis indicam os ânions X. Na 

estrutura anti-perovskita a esfera vermelha indica o oxigênio, enquanto as esferas azuis indicam 
os cátions de lítio e as esferas cianas representam os ânions de cloro. 
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13), enquanto os íons de lítio estão nos seus vértices e os íons de cloro permanecem nos vértices do 

cubo.  

 

4.2 Potenciais de curto alcance 

A presença de um defeito distorce a estrutura ao seu redor, de forma que, nas 

proximidades deste, a distância interiônica será diferente daquela na estrutura perfeita. Portanto, para 

obtermos resultados confiáveis, os potenciais adotados devem descrever bem a interação interiônica 

não apenas quando a distância entre os íons é aquela de equilíbrio, e sim para uma distância 

qualquer. Um bom teste para saber se as interações entre os íons no         estão bem descritas é 

verificar se os potenciais adotados também modelam bem outros materiais contendo os mesmos 

íons, como      e     , pois as distâncias entre cada par de íons serão diferentes em cada cristal. 

Além disso, a dependência dos resultados com a temperatura é relevante, de forma que devemos ser 

capazes de modelar estes cristais a diferentes temperaturas. É importante também que a constante 

dielétrica destes compostos esteja bem descrita, visto que um cálculo preciso de energias de defeitos 

depende de uma boa descrição desta. 

Deste modo, buscamos uma parametrização empírica que se encaixe nos critérios 

acima. Porém, nenhuma das parametrizações da literatura que testamos foi capaz de satisfazer tais 

critérios, o que era esperado, visto que nossas simulações levam em conta a temperatura de forma 

explícita, enquanto as parametrizações presentes na literatura levam a temperatura de forma 

implícita, embutindo-a na parametrização. Assim, apesar de tais parametrizações já terem sido 

estabelecidas como bastante confiáveis para simulações que não levam a temperatura em conta de 

forma explícita, tivemos que obter uma nova parametrização adequada à nossa metodologia. 

Entretanto, adotamos a parametrização proposta por Catlow et al. [23] para o potencial de Born-

Meyer da interação    , visto que esta foi obtida de forma analítica a partir de primeiros 

princípios. Os demais parâmetros foram obtidos de forma empírica, neste trabalho.  

A parametrização adotada para o potencial de Buckingham encontra-se na Tabela I, 

enquanto que a parametrização do modelo iônico encontra-se na Tabela II. Para o íon de lítio, 

optamos pelo modelo de íon rígido, visto que ele é pouco polarizável. Para os íons de oxigênio e 

cloro, optamos pelo modelo de casca, por serem consideravelmente polarizáveis. 
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Como pode ser observado na Tabela I, foi utilizado o procedimento usual [24] de 

utilizar valores diferentes em materiais diferentes para o parâmetro   entre ânions, visto que a 

polarização efetiva depende do meio. [23] A Tabela III mostra a comparação entre os valores 

experimentais e calculados dos parâmetros de rede e constante dielétricas para os vários compostos 

modelados neste trabalho. Como podemos observar, o modelo é muito bem sucedido, visto que os 

parâmetros experimentais foram bem reproduzidos para a temperatura ambiente, mas também para 

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

 

4.3 Cálculo de defeitos intrínsecos básicos e compostos 

A condutividade iônica é linearmente proporcional [29] ao número de portadores de 

cargas, que podem ser vacâncias e/ou interstícios.  Assim, para estimarmos a condutividade iônica a 

partir de dados teóricos, precisamos obter a concentração dos portadores no cristal, o que pode ser 

Tabela I.  Parâmetros adotados para os potenciais de Buckingham. 

                            

                             

                               

                                

                            

                             
a Para o     , foi usado                 

b Para o     , foi usado                    

Tabela II.  Parâmetros adotados para o modelo de casca. 

               | |     | |  

              

                         

                         
 

Tabela III.  Comparação entre os observáveis experimentais e calculados. 

                            
   

   
      Referências 

     (     )                     [25][26] 

     (     )                     [25] 

     (     )                             [27][28] 

       (     )                        [11] 
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feito a partir da energia de Gibbs de formação de defeitos compostos, como defeitos de Frenkel, 

Schottky ou pseudo-Schottky. Para tanto, precisamos conhecer a energia de Gibbs de formação de 

uma série de defeitos pontuais básicos (como vacâncias e interstícios), além da energia da rede dos 

materiais envolvidos.  

Assumiremos que a condutividade será originada pela migração de vacâncias ou 

interstícios de lítio, conforme sugerido no trabalho experimental.[3] Logo, para sabermos que 

defeitos básicos simular, explicitamos os termos que compõem os defeitos compostos envolvendo 

criação de vacâncias de lítio. Assim, temos:  

 ( )      
( )

   
( )

    
( )

     
( )

 (4.1) 

     
(  )

     
( )

   
( )

      
( )

 (4.2) 

     
(  )

    
( )

    
( )

      
( )

 (4.3) 

   
( )

    
( )

    
( )

  (4.4) 

onde   representa energias de Gibbs de formação; os sobrescritos  ,    e   referem-se, 

respectivamente, ao defeitos (compostos) de Schottky, Pseudo-Schottky e Frenkel; enquanto os 

sobrescritos   e   referem-se a vacâncias e interstícios, respectivamente. O sobrescrito   refere-se à 

rede perfeita. Os subscritos   ,   e    referem-se aos íons correspondentes, enquanto os subscritos 

    ,      e     referem-se aos compostos correspondentes. Assim, de acordo com a 

nomenclatura adotada aqui,      
(  )

 é a energia de Gibbs de formação de um defeito (composto) de 

pseudo-Schottky de     , enquanto   
( )

é a energia de Gibbs de formação de uma vacância de 

oxigênio e     
( )

 é a energia de formação da rede do     (por célula unitária). 

Além das energias de Gibbs da rede dos cristais de       ,      e     , foi necessário 

calcular as energias de Gibbs de formação de vacâncias de lítio, oxigênio e cloro. Calculamos 

também a energia de Gibbs de formação de interstícios de lítio em 4 posições distintas, associadas a 

sítios de Wyckoff da estrutura. As posições foram: 

   (    
 

 
 )  (4.5) 

   (
 

 
 
 

 
 
 

 
)  (4.6) 
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    (
 

 
 
 

 
  )  (4.7) 

    (
 

 
 
 

 
  )   

(4.8) 

 

Figura 14. Célula unitária do        .  As esferas em cinza mostram todas as posições 

equivalentes por simetria à posição (    
 

 
 ), cujo sítio de Wyckoff é o 3d. 

 

Figura 15. Célula unitária do        .  As esferas em cinza mostram todas as posições 

equivalentes por simetria à posição (
 

 
 
 

 
 
 

 
 ), cujo sítio de Wyckoff é o 8g. 
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A Figura 14, a Figura 15, a Figura 16 e a Figura 17 mostram, para cada posição, todas as 

outras posições equivalentes por simetria dentro da célula unitária. Outras posições foram testadas, 

mas se mostraram instáveis. Testamos, por exemplo, posições do tipo (     ), com   variando 

 

Figura 16. Célula unitária do        .  As esferas em cinza mostram todas as posições 

equivalentes por simetria à posição (
 

 
 
 

 
  ), cujo sítio de Wyckoff é o 12h. 

 

Figura 17. Célula unitária do        .  As esferas em cinza mostram todas as posições 

equivalentes por simetria à posição (
 

 
 
 

 
  ), cujo sítio de Wyckoff é o 12i. 
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entre 
 

  
 e 

 

 
, mas a posição final do interstício sempre convergia para aproximadamente (

 

 
 
 

 
 
 

 
). 

Testamos também posições do tipo (     ), com   também variando entre 
 

  
 e 

 

 
, mas a posição 

final do interstício sempre convergia para aproximadamente (
 

 
 
 

 
  ). Já os interstícios em posições 

do tipo (    
 

 
), com   variando no mesmo intervalo, não se mostraram estáveis. Qualquer que 

fosse o valor inicial escolhido para  , o valor final era significativamente diferente. Como o defeito 

deve estar no centro da região de Mott-Littleton (que era fixada na posição inicial do interstício) para 

que o método seja consistente, não poderíamos considerar a energia de Gibbs obtida como um 

resultado correto. Uma tentativa feita para contornar isso foi verificar a posição final do defeito e 

reiniciar a simulação com o interstício agora nesta posição. Mas o interstício “movia-se” novamente 

durante o processo de otimização, terminando em uma posição significativamente diferente. Isso 

comprova que a posição final da primeira simulação não era estável e que um mínimo de energia só 

fora obtido por causa do deslocamento do interstício em relação ao centro da região de Mott-

Littleton. Assim, descartamos tais posições. A Figura 18 ilustra, para   
 

 
, todas as posições 

equivalentes por simetria à posição (    
 

 
) dentro da célula unitária. 

4.3.1 Influência da temperatura sobre a formação dos defeitos 

Como os materiais estudados apresentam uma transição superiônica, [3] na qual há uma 

mudança súbita no comportamento da condutividade, torna-se relevante investigar a dependência da 

 

Figura 18.  Célula unitária do        . As esferas em cinza mostram todas as posições 

equivalentes por simetria a (
 

 
 
 

 
 
 

 
), cujo sítio de Wyckoff é o 12j. 
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energia de Gibbs de formação dos defeitos com a temperatura. Assim, investigamos a energia de 

Gibbs de formação de cada defeito no intervalo de temperatura entre 0K e 600K. A partir da 

dependência desta com a temperatura, podemos obter a entalpia, a entropia e o calor específico de 

formação do defeito. Há duas formas de fazer isso. A primeira é por derivações numéricas, 

enquanto a segunda envolve ajustar a energia de Gibbs com uma função analítica, para em seguida 

obter as demais grandezas a partir de derivadas analíticas desta função. Por fornecer o valor das 

demais grandezas em forma de uma função contínua, em vez de retornar seus valores apenas em 

alguns pontos, optamos pelo segundo método.  

Ao plotarmos a energia de Gibbs de formação de diversos defeitos em função da 

temperatura, pudemos observar que sempre era possível ajustá-la de forma excelente utilizando uma 

função da seguinte forma: 

 ( )     
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]  (4.9) 

onde                    e    são parâmetros ajustáveis, sendo que os seis últimos são 

adimensionais. Já    possui unidade de energia, sendo dado em eV, e   possui unidade de 

temperatura, sendo dado em K. 

Assim, a entropia19 obedece a seguinte função: 
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(4.10) 

visto  que 

 ( )   (
  ( )

  
)

   

  (4.11) 

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

calor específico a pressão constante: 

                                                 
19 Note que esta entropia é puramente vibracional, pois estamos considerando a formação de um único 
defeito, não havendo, portanto, a contribuição de entropia configuracional (relacionada às diversas formas 
possíveis de distribuir os defeitos ao longo do cristal). 
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(4.13) 

visto que 

 ( )   ( )    ( )  (4.14) 

  ( )  (
  ( )

  
)

   

  (4.15) 

Vemos que, enquanto a entropia e o calor específico a pressão constante são nulos no 

zero absoluto, isto é, 

 ( )    ( )     (4.16) 

a energia de Gibbs e a entalpia assumem o valor    no zero absoluto: 

 ( )   ( )      (4.17) 

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

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

  ( )  
    

 
   (

 

 
)
 

  (4.18) 

o que está em pleno acordo tanto com os dados experimentais para cristais iônicos quanto com o 

que é previsto pelo modelo de Debye para o calor específico vibracional no limites de baixas 

temperaturas. [30] O fato de a entropia vibracional ser nula no zero absoluto também está em 

acordo com o que é esperado para sistemas em que o estado fundamental não é degenerado. 
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4.3.2 Energias de formação da rede e estabilidade termodinâmica 

Para o cálculo de alguns defeitos intrínsecos, como defeitos de Schottky e pseudo-

Schottky, são necessárias as energias de Gibbs dos cristais envolvidos. Portanto, as energias de 

 

 
Figura 19.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs dos cristais     ,      e         
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Gibbs da rede dos cristais       ,      e      foram calculadas no intervalo 0 – 600 K. Estas 

também foram empregadas para estudar a estabilidade termodinâmica do        por meio da 

energia de Gibbs da reação de decomposição 

                   (4.19) 

 

 
Figura 20.  Dependência com a temperatura da entalpia dos cristais     ,      e        . 
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sendo que podemos dizer que o        é termodinamicamente estável caso a energia de Gibbs da 

reação seja positiva. 

 

 
Figura 21.  Dependência com a temperatura da entropia dos cristais     ,      e        . 
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A Figura 19 mostra a dependência com a temperatura da energia de Gibbs dos cristais 

    ,      e        , enquanto a Figura 20, a Figura 21, e a Figura 22 mostram os valores de 

entalpia, entropia e calor específico a pressão constante correspondentes. Os pontos foram obtidos 

diretamente a partir dos valores calculados em cada simulação. Em todos os gráficos, a região 

 

 
Figura 22.  Dependência com a temperatura do calor específico a pressão constante dos 

cristais     ,      e        . 
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sombreada corresponde à região onde a condutividade já foi obtida experimentalmente, enquanto as 

retas tracejadas indicam o valor superior e o valor inferior que a grandeza plotada assume dentro da 

região experimental. Já as curvas em vermelho nos gráficos da energia de Gibbs indicam o ajuste (a 

partir da equação (4.9)) utilizado para obter a entalpia, a entropia e o calor específico a pressão 

constante. Os coeficientes obtidos a partir do ajuste da energia de Gibbs através da equação (4.9) são 

dados na Tabela IV. 

Podemos observar que, para os três 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 

específico de cada material segue com boa aproximação a lei de Dulong-Petit [30] a altas 

temperaturas (          e      , respectivamente, para     ,      e       ). Os valores estão um 

pouco acima do que poderíamos esperar do modelo, mas é possível que a expansão térmica (não 

prevista no modelo de Dulong-Petit) tenha um papel fundamental nisso. Além disso, há estudos 

experimentais que mostram que alguns sólidos cristalinos realmente apresentam desvios, possuindo 

valores de calor específico maiores que os esperados a altas temperaturas. [31] 

 

A Figura 23 mostra a dependência com a temperatura da energia de Gibbs da reação de 

decomposição do        . Vemos que a reação de decomposição é exotérmica, uma vez que G é 

sempre negativa. Isto implica que o        deve ser termodinamicamente metaestável. Esta 

conclusão é similar àquela obtida através de cálculos ab initio recentemente, onde os autores 

calcularam a entalpia da reação a 0 K e obtiveram um valor negativo [12]. Contudo, a grandeza 

adequada para definir a estabilidade é a energia de Gibbs, de forma que considerações em termos da 

 
Figura 23.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs da reação de decomposição do 

       . 



48 

entalpia não são definitivas. Assim, aqueles autores [12] conjecturaram que a contribuição entrópica 

da energia de Gibbs poderia estabilizar o        à temperatura ambiente. Para isso, a entropia da 

reação deveria ser positiva. Vemos que, na verdade, o que ocorre é o comportamento contrário: a 

energia da reação de decomposição diminui com o aumento da temperatura, como mostra a Figura 

23(d), o que implica em uma entropia de reação negativa.  

 

 

Contudo, mesmo a energia de Gibbs da reação sendo negativa, experimentalmente se 

observa que o material não se decompõe de forma espontânea, de forma que este não pode ser 

instável. Isso pode ser explicado pelo fato de que reações possuem barreiras de energia de ativação 

que devem ser vencidas a fim de levar o sistema para uma configuração de menor energia (neste 

caso, a decomposição do material). Neste caso, a barreira deve ser alta o suficiente para que a reação 

de decomposição não ocorra a menos que seja fornecida ao material uma quantidade de energia 

suficiente para vencê-la. Assim, a reação não ocorreria de forma espontânea, de forma que o cristal 

se encontra em um panorama de metaestabilidade termodinâmica. 

 

 

 

 

Tabela IV.  Parâmetros de ajuste para a energia de Gibbs de rede dos compostos estudados e para a 
reação de decomposição. 
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4.3.3 Defeitos básicos 

Uma vez que temos as energias de formação das diversas redes, passaremos a analisar o 

comportamento com a temperatura dos defeitos básicos, que consistem de vacâncias e interstícios 

de lítio. A Figura 24 mostra a dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação de 

uma vacância de cloro, lítio e oxigênio. Já a Figura 25 e a Figura 26 mostram as entalpias e entropias 

correspondentes. 

Observa-se que, enquanto as energias de Gibbs de formação de vacâncias de lítio e 

oxigênio diminuem com a temperatura, o que corresponde a entropias de formação positivas, a 

energia de Gibbs de formação de uma vacância de cloro aumenta com a temperatura, o que 

corresponde a uma entropia de formação negativa. Isto não é um problema, pois a entropia de 

formação é apenas uma diferença de entropias (positivas), e esta diferença pode ser positiva ou 

negativa. Além disso, notamos que o crescimento ou decaimento das entalpias segue o mesmo 

padrão da entropia. Isto é, se a entropia diminui com a temperatura, a entalpia apresenta o mesmo 

 

 
Figura 24.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação de uma vacância de 

oxigênio, de lítio e de cloro. 
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comportamento e vice-versa. Esse comportamento é esperado, como mostrado a seguir. 

Diferenciando a equação (4.12) em relação à temperatura e usando a relação diferencial entre a 

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

(
  ( )
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  (
  ( )
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(4.20) 

o que nos mostra que a inclinação da entalpia deve ser idêntica à da entropia [32], exceto por um 

termo monotonamente crescente (a temperatura).  

 

 
Figura 25.  Dependência com a temperatura da entalpia de formação de uma vacância de oxigênio, 

de lítio e de cloro. 
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Neste ponto é interessante discutir a respeito do sinal da energia de Gibbs e sobre a 

estatística da distribuição de vacâncias e interstícios. A energia de Gibbs da rede para cristais estáveis 

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

de Gibbs de formação de um interstício em uma posição estável tende a ser negativa, visto que 

adicionar íons 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 formação de uma vacância, pelo mesmo motivo. 

Todas essas características físicas estão em completo acordo com os resultados obtidos. 

 

Exibiremos agora os gráficos relativos à formação de interstícios de lítio no       . A 

Figura 27 mostra a dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação de um 

interstício de lítio nas quatro posições investigadas, enquanto a Figura 28 e a Figura 29 mostram as 

entalpias e entropias correspondentes.  

 

 
Figura 26.  Dependência com a temperatura da entropia de formação de uma vacância de oxigênio, 

de lítio e de cloro. 
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Figura 27.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação de um interstício de 
lítio nas quatro posições investigadas. 

 

Figura 28.  Dependência com a temperatura da entalpia de formação de um interstício de lítio nas 
quatro posições investigadas. 

 

Figura 29.  Dependência com a temperatura da entropia de formação de um interstício de lítio nas 
quatro posições investigadas. 
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Considerando a distribuição estatística dos interstícios no cristal, podemos observar que 

o interstício com menor energia de formação em todo intervalo de temperatura é aquele no sítio 

12h, ou seja, na posição (
 

 
 
 

 
  ), como já discutido. Isso significa que a maioria dos interstícios será 

formada no sítio 12h, em posições equivalentes a esta por simetria. Além disso, observamos que, 

enquanto as energias de Gibbs decrescem com a temperatura, as entalpias crescem, seguindo o 

mesmo padrão das entropias. Notamos ainda uma característica interessante: apesar de as entalpias 

de formação de interstícios nos sítios 3d e 8g serem praticamente idênticas a 550 K, as energias de 

Gibbs correspondentes são consideravelmente diferentes, devido às contribuições entrópicas, que 

são bem diferentes entre si. Tal resultado mostra que é importante levarmos a entropia em conta, 

minimizando a energia de Gibbs em vez da entalpia. 

A Tabela V reúne os parâmetros de ajuste da energia de Gibbs de formação das 

vacâncias, enquanto a Tabela VI mostra os parâmetros relativos à formação de interstícios. 

 

 

Tabela V.  Parâmetros de ajuste para a energia de Gibbs de formação das vacâncias investigadas. 

             
    

      
  

                              

           

                              

                              

                              

                               

                                 

                                 

    
 

Tabela VI.  Parâmetros de ajuste para a energia de Gibbs de formação de interstícios nas quatro 
posições investigadas. 
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4.3.4 Defeitos Compostos 

Uma vez que calculamos os defeitos básicos, podemos calcular os defeitos compostos 

(Schottky, pseudo-Schottky de     , pseudo-Schottky de      e Frenkel20). As energias de Gibbs 

foram obtidas a partir dos defeitos pontuais, cujos comportamentos já foram discutidos, usando as 

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

É importante salientar que as energias de Gibbs plotadas foram divididas pelo número 

de defeitos constituintes, para fins de comparação. Assim, as energias de Gibbs associadas aos 

defeitos de Frenkel e pseudo-Schottky de      tiveram seus valores divididos por 2, enquanto aquela 

associada ao pseudo-Schottky de      foi dividida por 3 e a referente ao defeito de Schottky foi 

dividida por 5. 

A Figura 30 mostra a dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação 

de defeitos de Schottky, pseudo-Schottky de      e pseudo-Schottky de     . Já a Figura 31 e a  

Figura 32 mostram as entalpias e entropias correspondentes. Vemos que as energias de Gibbs de 

formação de todos eles são positivas, conforme esperado. Energias negativas corresponderiam a 

concentrações de defeitos maiores que 1, o que não tem significado físico21. Vemos também que as 

energias de Gibbs diminuem com a temperatura, o que corresponde a entropias positivas. Além 

disso, as entalpias são crescentes, seguindo o mesmo padrão das entropias. 

Outra característica interessante pode ser observada: apesar de as entalpias de formação 

dos defeitos de Schottky e de pseudo-Schottky de      possuírem valores distintos e tenderem a se 

afastar com o aumento da temperatura, as energias de Gibbs correspondentes tendem a se 

aproximar, assumindo valores idênticos a 550 K. Isso ocorre porque, embora a entalpia de formação 

do defeito de pseudo-Schottky de      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 rápido da 

energia de Gibbs. Por isso, a energia de Gibbs de formação do defeito de pseudo-Schottky de      

decai mais rápido. Tal resultado novamente mostra a importância de levarmos a entropia em conta, 

minimizando a energia de Gibbs em vez da entalpia. 

 

                                                 
20 Para as 4 posições de interstício simuladas. 
21 Veja a Seção 4.4. 
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Figura 30.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação dos defeitos de 

pseudo-Schottky de      , pseudo-Schottky de       e Schottky. 

 

Figura 31.  Dependência com a temperatura da entalpia de formação dos defeitos de pseudo-

Schottky de      , pseudo-Schottky de       e Schottky. 

 

Figura 32.  Dependência com a temperatura da entropia de formação dos defeitos de pseudo-

Schottky de      , pseudo-Schottky de       e Schottky. 
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Figura 33.  Dependência com a temperatura da energia de Gibbs de formação de um defeito de 
Frenkel para as quatro posições investigadas de interstícios. 

 

Figura 34.  Dependência com a temperatura da entalpia de formação de um defeito de Frenkel para 
as quatro posições investigadas de interstícios. 

 

Figura 35.  Dependência com a temperatura da entropia de formação de um defeito de Frenkel para 
as quatro posições investigadas de interstícios. 
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O comportamento com a temperatura da energia de Gibbs para os defeitos de Frenkel 

de lítio, para as quatro posições de interstícios, é dado na Figura 33. As Figura 34 e Figura 35 

mostram as entalpias e entropias correspondentes. Os comportamentos gerais são os mesmos que 

aqueles para os interstícios, visto que apenas somamos o mesmo termo a todas as energias de Gibbs 

(relativo à vacância de lítio). 

O defeito de Frenkel de lítio que apresenta menor energia de Gibbs por defeito é aquele 

em que o interstício ocupa a posição (
 

 
 
 

 
  ), encontrando-se no intervalo              para o 

intervalo de temperaturas investigado experimentalmente. Assim, a maioria dos interstícios de lítio 

deverá ser gerada pela criação de defeitos de Frenkel cujo interstício encontra-se na posição 

(
 

 
 
 

 
  ). 

Entre todos os defeitos intrínsecos investigados, o que apresentou menor energia de 

Gibbs por defeito foi o pseudo-Schottky de     , encontrando-se no intervalo              para 

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

lítio termicamente geradas22 deverá ser criada mediante defeitos de pseudo-Schottky de     . 

A Tabela VII reúne os parâmetros de ajuste da energia de Gibbs de formação de 

defeitos de Schottky e pseudo-Schottky, enquanto a Tabela VIII mostra os parâmetros relativos à 

formação de defeitos de Frenkel. 

 

                                                 
22 Poderá haver vacâncias de lítio geradas por impurezas catiônicas aliovalentes, como mecanismo de 
compensação de carga. Estas, contudo, não são termicamente geradas, pois a concentração destas depende 
apenas do número de impurezas, não da temperatura. 

Tabela VII.  Parâmetros de ajuste para a energia de Gibbs de formação dos defeitos de pseudo-
Schottky e Schottky. 
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4.4 Concentração de vacâncias 

A partir das energias de formação para os defeitos de Frenkel, Schottky e pseudo-

Schottky, podemos estimar a concentração de vacâncias e interstícios de lítio gerados por cada um 

desses defeitos em função da temperatura. Determinaremos aqui apenas a concentração de vacâncias 

de lítio devido ao defeito de pseudo-Schottky de     , visto que a energia de Gibbs de formação 

deste defeito é muito inferior à dos demais.  

Para determiná-la, partimos da seguinte equação: [33] 

[ (   
( )

    
( )

)    (   )]      [ (   
( )

    
( )

)    (   )]        (4.21) 

onde     e     são os números de vacâncias de lítio e cloro por unidade de volume, respectivamente; 

    e     são o número de posições de lítio e cloro (por unidade de volume) no cristal e  

    
   

   
  (4.22) 

e  

    
   

   
  (4.23) 

são, por definição, a concentração de defeitos de lítio e cloro no cristal. Sabemos que no LOC, é 

válida a seguinte relação: 

Tabela VIII.  Parâmetros de ajuste para a energia de Gibbs de formação de um defeito de Frenkel 
cujo interstício se encontra em uma das quatro posições investigadas. 

          
Frenkel de Li com interstício no sítio de Wyckoff 
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  (4.24) 

Por outro lado, o defeito de pseudo-Schottky de      impõe o seguinte vínculo para o número de 

vacâncias de lítio e cloro: 

         (4.25) 

           (4.26) 

Assim, temos a seguinte relação para a concentração de vacâncias.  

    
   

   
 

    

   
       (4.27) 

Substituindo as relações acima na equação (4.21), empregando a equação (4.3) e a relação  

   
( )

    
( )

      
( )

  (4.28) 

obtemos: 

    
 

√ 
   (  

     
(  )

 
)  (4.29) 

A Figura 36 mostra a concentração de vacâncias de lítio em função da temperatura em 

um gráfico do tipo Arrhenius para o intervalo 300 – 550 K. Vemos que a concentração máxima é da 

 

Figura 36.  Concentração de vacâncias de lítio em função da temperatura. 
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ordem de     , o que é uma concentração relativamente pequena de defeitos para dar origem a uma 

condução superiônica. Portanto, é provável que a maioria das vacâncias de lítio no LOC não sejam 

aquelas termicamente geradas, e sim, aquelas devido à presença de impurezas aliovalentes, como 

íons de      nas posições em que deveria haver íons de lítio – o que geraria vacâncias de lítio em 

sítios vizinhos por compensação de carga. Em geral, a concentração de impurezas pode facilmente 

chegar a      [34][35][36]. Assim, uma forma de aumentar a condução no LOC seria dopá-lo com 

impurezas aliovalentes. 

4.5 Cálculo de migração de vacâncias de lítio 

Conforme já citado, a literatura sugere que a condução no LOC seja devido à migração 

de vacâncias de lítio. A estrutura cúbica do LOC permite duas rotas não equivalentes para a 

migração de vacâncias de lítio, ambas ilustradas na Figura 37. A primeira, mais curta, envolve a 

migração de uma vacância de lítio, originalmente em um vértice de um octaedro, para outro vértice 

do mesmo octaedro. A segunda, mais longa, envolve a migração de uma vacância de lítio de um 

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

A fim de sondar qual a rota mais favorável 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 opõe à migração de uma vacância entre dois sítios equivalentes. Quanto menor a 

 

Figura 37.  As duas rotas possíveis de migração de uma vacância de lítio, uma curta (short) e outra 

longa (long). A migração da vacância é equivalente à migração de íons de lítio adjacentes para a 

posição da vacância.  
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energia de Gibbs da barreira,  ( ), maior a probabilidade de atravessá-la a cada tentativa, visto que 

tal probabilidade   é dada por: 

     ( 
 ( )

   
)  (4.30) 

A energia de Gibbs da barreira, por sua vez, será a diferença entre a energia do cristal em duas 

configurações. A primeira (inicial) é aquela em que há apenas uma vacância na região considerada. A 

segunda é aquela em que há duas vacâncias na região e um íon de lítio a meio caminho das duas, 

correspondente à situação na qual o íon de lítio está saindo de sua configuração inicial e indo em 

direção à vacância, deixando vaga a posição de onde partiu (isto é, deixando uma vacância para trás). 

Esta última configuração é denominada de ponto de sela. A diferença entre a energia de Gibbs da 

configuração de ponto de sela e a de uma vacância fornece a energia da barreira.  

Estudamos inicialmente a rota mais curta. Como já foi mostrado na literatura que a rota 

de migração não necessariamente é uma linha reta, podendo ser curva, e que nem sempre o ponto 

de sela está a meio caminho entre a posição inicial e a final da vacância, foi necessário investigar tais 

características. 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 configurações 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 posição do 

ponto de sela, mapeamos a energia de Gibbs da configuração enquanto um íon de lítio percorria o 

trajeto (          )  (          ), isto é, enquanto migra de uma posição equatorial do 

octaedro a outra. Isso foi implementado variando a posição do íon de lítio conforme a seguinte 

equação: 

 ⃗   (
     

   
 
    

   
 
 

 
)               (4.31) 

Apesar de as coordenadas iniciais do íon de lítio seguirem a equação (4.31), apenas a 

coordenada   foi fixada, enquanto se permitiu que as coordenadas   e   relaxassem. Isso permitiu 

que a trajetória do íon pudesse seguir uma rota curva. Se todas as coordenadas fossem fixadas, a rota 

seguiria necessariamente uma reta, em virtude da equação (4.31). Se nenhuma fosse fixada, o íon 

provavelmente tenderia a voltar para a configuração de menor energia – aquela onde só há uma 

vacância.   
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A Figura 38 mostra a energia de Gibbs ao longo do trajeto          para seis 

valores de temperatura. Podemos observar que a há apenas uma barreira simples, apresentando um 

máximo em     , o que mostra que a configuração de ponto de seja está a meio caminho entre as 

duas posições em todo o intervalo de temperatura considerado. 

A Figura 38 também mostra as distorções da rede decorrentes na presença de uma 

vacância e na configuração de ponto de sela. Para a configuração de vacância, vemos que o íon de 

oxigênio afasta-se da vacância, o que é esperado, visto que a vacância de lítio possui uma carga 

negativa, repelindo o oxigênio. Vemos também que os íons de lítio originalmente localizados nas 

 

Figura 38.  Barreira de migração através da rota mais curta para seis valores de temperatura. As 

figuras na parte superior foram obtidas a partir das simulações e retratam a configuração da rede a 

300 K em três situações: inicial, ponto de sela e final. 
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faces perpendiculares à face em que se encontra a vacância tendem a se afastar ligeiramente destas, 

aproximando-se do íon de oxigênio (por atração eletrostática). Assim, a posição de equilíbrio dos 

íons de lítio vizinhos a uma vacância muda, ficando um pouco deslocada. Isso explica porque os 

pontos de mínimo no gráfico não correspondem a     e     , e sim, às posições de equilíbrio 

do íon de lítio vizinho à vacância. 

Na configuração de ponto de sela vemos que o oxigênio é repelido pelas duas vacâncias 

de lítio (nos vértices do octaedro). O oxigênio, por sua vez, atrai todos os íons de lítio vizinhos em 

sua direção, inclusive aquele que se encontra no ponto de sela. Assim, a rota é ligeiramente curva na 

direção do oxigênio. Esse resultado é o oposto do que é comumente encontrado na literatura para 

perovskitas, sendo, portanto, esperado, visto que temos uma anti-perovskita. A distância do ponto 

de sela em relação à rota em linha reta é variável com a temperatura e assume valores entre      e 

      . Apesar da ordem dessas distâncias, já foi mostrado na literatura que estas são significativas 

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

A Figura 38 também deixa nítido o fato de que a energia de Gibbs da barreira diminui 

com a temperatura, o que implica em um aumento da taxa de migração ( ) com a temperatura, visto 

que esta é dada pelo produto entre o número de tentativas feitas por segundo para atravessar a 

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

               ( 
 ( )

   
)  (4.32) 

onde     é a frequência de vibração do íon de lítio na direção da barreira, isto é, quantas tentativas 

por segundo ele faz para atravessar a barreira. Isso corresponde a uma diminuição do tempo de 

relaxação associado com a migração ao passo que a temperatura aumenta, pois este é dado por 

      
 

  
   (

 ( )

   
)  (4.33) 

Uma vez que determinamos que o ponto de sela fica a meio caminho entre os dois 

vértices do octaedro, o próximo passo foi verificar a curvatura da rota de migração. Para isso, 

mapeamos a energia de Gibbs da configuração de ponto de sela para uma região retangular em torno 

da posição do ponto de sela na rota em linha reta, conforme mostrado na Figura 39. Todos os 

pontos dessa região possuem um vínculo entre as coordenadas:    . Assim, os pontos 

investigados foram 
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 ⃗   (     )  (4.34) 

onde   varia entre      e      e   varia entre      e     , ambos em passos de      (coordenadas 

fracionárias). Como queríamos saber a energia da configuração onde o íon de lítio estava em uma 

posição específica, suas três coordenadas foram fixadas, enquanto apenas a rede em volta teve 

permissão para relaxar. 

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

migração na direção do íon de oxigênio também aumenta. A 200 K, os resultados mostram que a 

distância do ponto de sela em relação ao ponto geralmente assumido é de       , enquanto para 

400 e 600 K os valores foram aproximadamente      e       , respectivamente.  

Tais distâncias foram as mesmas obtidas por meio das simulações onde os íon eram 

inicialmente colocados na posição  ⃗   (
 

 
 
 

 
 
 

 
) e deixados relaxar para uma posição mais 

favorável. Assim, ter confiança na consistência dos resultados e passamos a calcular a energia do 

 

Figura 39.  Varredura da energia de Gibbs ao longo do retângulo amarelo (perpendicular à aresta do 

octaedro) para três temperaturas. 
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ponto de sela para cada temperatura apenas deixando o íon de lítio na posição   ⃗   (
 

 
 
 

 
 
 

 
) e 

deixando-o relaxar para a posição mais estável (mais próxima ao íon de oxigênio).  

Com isso, obtivemos a energia de Gibbs da barreira em função da temperatura, 

mostrada na Figura 40. Os pontos ausentes, correspondentes a temperaturas inferiores a 80 K 

correspondem a simulações que não convergiram. A partir do ajuste da energia de Gibbs, obtivemos 

a entalpia de migração em função da temperatura, mostrada na Figura 41. Vemos que a entropia 

apresenta variação significativa em função da temperatura, indicando que considerá-la constante 

pode não ser uma aproximação tão boa. 

Entretanto, observamos que, à temperatura ambiente, a entalpia de migração é de 

aproximadamente 0,26 eV, em excelente acordo com o valor experimental obtido a partir de estudos 

de impedância, os quais assumem uma entalpia constante com a temperatura. A semelhança entre os 

 

Figura 40.  Energia de Gibbs da barreira de migração em função da temperatura.   

 

Figura 41.  Entalpia da barreira de migração em função da temperatura.   
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dois valores nos leva a concluir que a condução no LOC realmente deve-se à migração de vacâncias 

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

Contudo, a investigação da rota de migração mais longa também está em andamento. 

Os resultados preliminares apontam energias de Gibbs de cerca de 1,7 eV, mostrando que tais rotas 

são bastante desfavoráveis. A investigação de migração de interstícios também está em andamento, 

embora seja pouco provável que a migração seja devido a estes, devido às suas altas energias de 

formação. 
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5 Conclusões e Perspectivas 

Neste trabalho modelamos a anti-perovskita ClOLi3 por simulações atomísticas clássicas 

obtendo uma boa parametrização que descreve suas propriedades em função da temperatura. 

Baseados nessa parametrização, calculamos os principais defeitos intrínsecos nesta anti-perovskita. 

Observamos que os interstícios com menor energia de formação são aqueles nas 

posições cristalográficas 12h. Portanto, a maioria dos interstícios será formada no sítio 12h, em 

posições equivalentes por simetria à posição (
 

 
 
 

 
  ).  

Dentre os defeitos compostos estudados, o que apresenta menor energia de Gibbs por 

defeito no intervalo entre       e       é o defeito de pseudo-Schottky de     , com valores no 

intervalo             . Assim, a maioria das vacâncias de lítio deverá ser gerada pela criação de 

defeitos de pseudo-Schottky de     .  

Quanto aos defeitos de Frenkel de lítio, o que apresenta menor energia de Gibbs por 

defeito é aquele no qual o interstício ocupa o sítio 12h, encontrando-se no intervalo      

       . Assim, a maioria dos interstícios de lítio deverá ser gerada pela criação de defeitos de 

Frenkel cujo interstício encontra-se no sítio 12h. 

A concentração máxima de vacâncias de lítio estimada foi da ordem de      (550 K), o 

que é um valor relativamente baixo, sendo que a quantidade de vacâncias devido a impurezas deve 

ser maior que esse valor, mesmo à temperatura ambiente. Isso indica que a maioria das vacâncias no 

LOC devem ser geradas pela presença de impurezas aliovalentes, em vez de serem termicamente 

ativadas. 

Os resultados mostram que o        deve ser termodinamicamente metaestável. Este 

resultado está de acordo com cálculos ab initio recentes realizados no zero absoluto. [12] Contudo, 

aqueles autores conjecturaram que a entropia poderia estabilizar o        à temperatura ambiente. 

Vemos que, na verdade, o que ocorre é o comportamento contrário: a energia da reação de 

decomposição diminui com o aumento da temperatura. Entretanto, como a decomposição 

espontânea não foi relatada experimentalmente, acreditamos que deve haver uma barreira de energia 

para a decomposição, que precisaria ser vencida para que o cristal se decompusesse e diminuísse a 

energia do sistema. 
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Obtivemos uma entalpia de migração de vacâncias de lítio de         a 300 K, em 

excelente acordo com o experimento, o que mostra que a migração de vacâncias de lítio ao longo 

dos vértices dos octaedros é o principal mecanismo de condução no LOC. Entretanto, como já foi 

comentado, os resultados sugerem que as vacâncias responsáveis pela condução devem ser criadas 

extrinsecamente. 

Uma segunda rota de migração foi testada, sendo que os resultados preliminares 

fornecem energias de Gibbs de migração da ordem de 1,7 eV. Tais cálculos estão em andamento. 

Contudo, este valor de energia é alto demais para contribuir de forma significativa para a condução, 

já que a vasta maioria das rotas de migração utilizadas pelas vacâncias serão aquelas com energia 

mais baixa. 

Notamos que a entropia é relevante para a estabilidade relativa entre defeitos, pois a 

análise da energia de Gibbs em alguns dos defeitos considerados nos levou a conclusões diferentes 

daquelas que obteríamos ao considerar apenas a entalpia. Isso ressalta a importância 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 à migração de vacâncias, apresentaram uma variação considerável com a 

temperatura, mostrando que nem sempre é uma boa aproximação considerá-las constantes. Tal 

resultado destaca a importância de levarmos em conta a dependência com a temperatura ao 

calcularmos defeitos em cristais. 

Uma estimativa da condutividade do LOC em função da concentração de impurezas 

aliovalentes a partir da taxa de migração obtida está em andamento. Entre as perspectivas para este 

trabalho, estão: simulações envolvendo os outros materiais da mesma família, substituindo o cloro 

por outros íons similares; o cálculo de defeitos extrínsecos, como a dopagem com     ; e estudos 

de dinâmica molecular. 
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