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RESUMO

Baterias sdao dispositivos que fornecem energia elétrica a partir de reagdes eletroquimicas.
Dentre as existentes, as de ions de litio tém protagonismo no mercado. No entanto, os
eletrolitos utilizados nelas sdao inflamaveis e toxicos, de forma que novos eletrélitos estdo
sendo arduamente estudados para substitui-los. Alguns oxihaletos de litio t€ém sido propostos
como eletrolitos solidos de baixo custo por possuirem condutividade de Li" a temperatura
ambiente proxima aos eletrolitos liquidos comerciais, mas com as vantagens de ndo serem
inflamaveis e de possibilitar maiores densidades de energia através do uso do anodo de Li
metalico. No entanto, a estabilidade dos oxihaletos de litio anidros com estrutura
antiperovskita, como o Li3OCl, ainda ndo ¢ bem compreendida: enquanto os célculos teéricos
mostram que eles devem se decompor em haletos de litio e Li>O (exceto a altas temperaturas),
ndo ha evidéncia experimental de tal decomposi¢dao. Assim, aqui foi usada uma combinagao
de calculos analiticos e modelagem atomistica baseada em campo de forga para investigar o
papel da cinética na estabilidade do LizOCI anidro. Os resultados mostram que, devido ao
transporte lento de C1- e O%, este material tem boa estabilidade cinética abaixo de ~400 K sob
fortes gradientes de concentragdo, abaixo de ~450 K sob voltagens tipicas de baterias de ion
de litio, e em todas as temperaturas em relagdo a flutuagdes de composi¢do locais. Essa boa
estabilidade cinética explica a aparente discrepancia entre os calculos teodricos
termodindmicos e as observagdes experimentais e contribui para esclarecer a natureza e
extensdo da estabilidade deste material

Palavras-chave: Li3OCI. Difusdo. Estabilidade cinética.



ABSTRACT

Batteries are devices that provide electrical energy from electrochemical reactions. Among
the existing ones, those of lithium-ion have a leading role in the market. However, the
electrolytes used in them are flammable and toxic, so new electrolytes are being studied hard
to replace them. Some lithium oxyhalides have been proposed as low-cost solid electrolytes
for having room-temperature Li" conductivity close to commercial liquid electrolytes, but
with the advantages of enabling higher energy densities through the use of the Li metal anode
and not being flammable. However, the stability of anhydrous anti-perovskite lithium
oxyhalides, such as Li3OCl, is not well understood yet: whereas theoretical calculations show
they should decompose into lithium halides and Li,O (except at high temperatures), there is
no experimental evidence of such decomposition. Thus, here, a combination of analytical
calculations and atomic modeling based on force-field was used to investigate the role of
kinetics in the stability of anhydrous Li3OCI. The results show that due to sluggish Cl" and O*
transport this material has good kinetic stability below ~400 K under high concentration
gradients, below ~450 K under typical cell voltages, and at all temperatures against local
composition fluctuations. This good kinetic stability explains the apparent discrepancy
between theoretical thermodynamic calculations and experimental observations and helps to
clarify the nature and extent of the stability of this material.

Keywords: Li3OCI. Diffusion. Kinetic stability.
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1 INTRODUCAO

As Dbaterias sdo compostas por associacdo de células galvanicas (também
denominadas células voltaicas). Células galvanicas (ou voltaicas) sdo células eletroquimicas
que fornecem energia elétrica a partir de reagdes redox espontineas, ou seja, convertem
energia quimica em energia elétrica através de reagdes envolvendo transporte de ions. As
baterias sdo classificadas como primdrias (s6 podem serem utilizadas uma unica vez) ou
secundarias (t€ém a capacidade de reverter a reagdo eletroquimica, de modo que ¢ possivel ser
recarregada e, assim, utilizada varias vezes)[1-3].

A primeira célula galvanica documentada foi construida por cerca de 1780 pelo casal
Lucia e Luigi Galvani e tinha como componente pernas de rd morta. No entanto, a primeira
bateria composta por células galvanicas em série foi feita por Alessandro Volta no final de
1799. Ele comunicou sua inven¢ao a Royal Society of London em 1800[4,5]. Os estudos que
o levaram a desenvolver esse dispositivo revoluciondrio comecaram em 1792, apo6s Volta ler
o trabalho de Luigi Galvani sobre a existéncia de uma eletricidade intrinseca nos organismos
vivos. Alessandro Volta mostrou que a rd (ou qualquer outro material bioldgico) era
desnecessario para o fendmeno observado: bastavam dois metais distintos separados por uma
camada eletrolitica. A bateria dele era formada por discos alternados de zinco e cobre
separados por papelao e embebido em uma solucdo de salmoura como eletrélito. O quimico
inglés John Frederic Daniell modificou a célula de Volta para uma célula que tinha dois
eletrolitos, a célula de Daniel (1836), a qual teve inimeras versoes, tais como: versao em vaso
poroso de John Dancer (1838), célula de Grove (1839) e célula de gravidade (1860). Apods as
versoes da célula de Daniel, Leclanche (1866) inventou uma bateria que usava um anodo de
zinco e um catodo de didxido de manganés envolto em um material poroso. A bateria de
Lechanché serviu como base para a primeira célula seca, construida por Carl Gassner em
1886, a qual consistia de um catodo de dioxido de manganés mergulhado numa pasta (feita de
cloreto de amodnio misturado com gesso e uma pequena quantidade de cloreto de zinco), sendo
ambos selados por uma casca de zinco que era o anodo do dispositivo. Ela era mais solida,
devido a isso, nao derramava, fornecia um potencial elétrico de 1,5 Volts, além de que nao
precisava de manutengdo e tinha a vantagem de poder ser usada em qualquer direcao. A célula

seca utilizada atualmente que ¢ composta por um eletrélito alcalino, um anodo de zinco e um
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catodo de 6xido de manganés foi inventada em 1949. Essas sdo células primarias e ndo sao

recarregaveis.

As baterias secundarias também evoluiram ao longo dos anos. Diversos tipos foram

inventados, cada um com uma caracteristica diferente até chegarmos nas de litio. Dentre elas

podemos destacar:

Chumbo-acido - Descoberta em 1859 por Gaston Plante, foi a primeira
bateria que poderia ser recarregada. Esse tipo de célula utiliza chumbo no
anodo e didxido de chumbo no catodo, ambos imersos em um eletrolito de
acido sulfurico. Sua comercializagdo se deu a partir de 1890 e, ainda hoje, ¢
muito utilizada como bateria de arranque de automovel convencional. Elas
possuem baixa auto descarga e eficiéncia de até 90%. Porém seu tempo de
vida ¢ curto, entre 5 e 15 anos, tem baixa densidade energética, além de sofrer
com reduzido nimero de ciclos devido a temperatura e profundidade da
descargal[6].

Niquel-cadmio - O cientista sueco Waldemar Jungner inventou a bateria de
niquel-cddmio em 1899. Ela foi a primeira bateria recarregével a usar um
eletrolito alcalino. Elas utilizam hidroxido de niquel e hidréxido de cadmio
como eletrodos e uma solugdo de hidroxido de potdssio com hidréxido de
litio como eletrolito. Capaz de realizar de 1500 a 3000 ciclos. Tem um
melhor funcionamento em temperaturas baixas ( -20° C e -40° C), porém sua
eficiéncia ¢ de apenas 60%, podendo chegar a 83%. Sua auto-descarga ¢
consideravelmente maior que a de chumbo-acido, além de ter um elevado
custo de fabricagdo, porém tem possui maior densidade de energia que a
bateria de chumbo-4acido [6].

Niquel-hidrogénio e niquel-hidreto metalico - A bateria de niquel-
hidrogénio surgiu como um subsistema de armazenamento de energia para
satélites de comunicag¢dao comerciais. Em 1989 as baterias de niquel-hidreto
metdlico (NiMH) foram inseridas no mercado como uma variacdo da bateria
de niquel-hidrogénio da década de 1970. As baterias NiMH tendem a ter uma
capacidade de armazenamento de carga maior e vida util mais longa do que
as baterias NiCd, além de que, por ndo possuir cadmio, que ¢ toxico, as

baterias NiMH s3o menos prejudiciais ao meio ambiente [7].
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A Figura 1 mostra uma comparagdo entre densidades de energia (energia por
volume) e energia especifica (energia por massa) de diferentes baterias recarregaveis. Desde a

primeira de chumbo-acido até as atuais de litio, que serdo o foco deste trabalho.
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Figura 1: Densidade de energia por energia especifica das baterias de segunda geragdo.

Adaptado de [8]

As baterias de ions de litio (LIBs), inicialmente comercializadas pela Sony na década
de 90 [9], se destacaram e revolucionaram o mundo ao possibilitar a ampla utilizagdo de
dispositivos eletronicos portateis que usamos corriqueiramente, pois sdo as LIBs que
fornecem energia para os mesmos [10-12]. As propriedades que notabilizam as LIBs em
relagdo as outras baterias sdo: altas densidade de energia e energia especifica e alta poténcia;
apresentam boa ciclabilidade e ndo sofrem efeito memoria[13,14]. A importancia das LIBs
para a humanidade foi tamanha que seus principais desenvolvedores (John B. Goodenough,
M. Stanley Whittingham e Akira Yoshino) ganharam o Prémio Nobel de Quimica em 2019
[10-12,15-17].
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Além dos dispositivos portateis, uma outra possibilidade de uso das LIBs que
também tem crescido bastante ¢ o armazenamento de energia limpa. A energia proveniente de
fontes intermitentes (tais como eolica, solar, maremotriz etc.) precisa ser colhida, convertida e
armazenada, geralmente na forma de potencial quimico, para ser usada posteriormente[ 18—
20]. Outro mercado onde h4a uma demanda crescente ¢ o de veiculos elétricos (VE), uma vez
que representam uma op¢ao mais ecologica a veiculos movidos a combustiveis fosseis. As
pesquisas acerca de baterias voltadas para aplicacdo em veiculos tém crescido de tal forma
que este esta em vias de se tornar o maior mercado das LIBs [15,16,21].

Apesar das grandes conquistas alcancadas pelas LIBs existem alguns problemas que
ainda precisam ser resolvidos e suas propriedades melhoradas, como Whittingham apontou
recentemente [12]. Dentre eles, os proximos passos seriam aumentar a densidade de energia e
a seguranca das LIBs e, por outro lado, diminuir seu custo. Para isso ¢ necessario o
desenvolvimento de novos eletrodos e eletrdlitos. Na proxima se¢do vamos entender o

funcionamento da bateria de ion de litio e identificar a origem dos problemas das mesmas.

1.1 FUNCIONAMENTO DA BATERIA DE {ON DE LITIO

As baterias de ions de litio sdo compostas por dois eletrodos: eletrodo negativo e o
eletrodo positivo, os quais ficam imersos em um eletrélito e sdo separados por uma membrana
polimérica, como pode ser observado na Figura 2. Durante o processo de descarga, o eletrodo
positivo ¢ chamado de cétodo e o eletrodo negativo ¢ chamado de d&nodo. Durante o processo
de carga, as nomenclaturas se invertem (o mesmo eletrodo positivo passa a ser chamado de
anodo e o eletrodo negativo agora ¢ chamado de catodo). Contudo, ¢ tradicional na
comunidade de materiais para baterias chamar o eletrodo positivo sempre de catodo e o
negativo sempre de anodo, apesar da nomenclatura eletroquimica oficial. Tal tradigdo ¢
também adotada ao longo desta tese. Os anodos e catodos geralmente sdo compostos por
materiais laminares, de forma a permitir que o litio se posicione entre suas camadas, vide
Figura 2. O carbono grafitico (C4) possui alta capacidade especifica, baixo potencial de
reducdo (baixa voltagem) e boa reversibilidade do processo de intercalagdo de Li, sem sofrer
drésticas variagdes de volume ao longo desse processo) sendo, portanto, utilizado nos anodos.
Para os catodos existem mais op¢des de materiais, um deles ¢ a olivina LiFePO, [13,22] € o
outro sdo os oxidos LiMO,, onde M ¢ um metal de transicio (Co, Mn e Ni) ou alguma
combinagdo deles [15,16]. O eletrdlito mais utilizado atualmente ¢ uma solugdo composta por

sais de litio dissolvidos em carbonatos [23], em que todos os materiais que compde a bateria
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ficam imersos nele. O eletrélito serve como meio de transporte dos ions de litio entre um
eletrodo e outro. J4 o separador ¢ uma membrana porosa e muito fina que serve para evitar

que os eletrodos entrem em contato, evitando assim um curto-circuito, além de permitir a

-
=
c 35 e
- 4

<~ Eletrdlito

passagem dos ions de litio[23].

Anodo 1 Catodo
(grafite) Separador  (LiC002)

Figura 2: Representacdo de uma bateria de ion de litio. Adaptado de [24].

Para uma bateria de ions de litio, durante o processo de carga, conforme ilustrado na
Figura 2, os fons de litio (Li*) sdo extraidos do catodo (eletrodo positivo), o qual se oxida e
cede um elétron para o coletor de corrente do catodo (geralmente aluminio). Depois os ions de
litio se movem através do eletrolito liquido e sdo inseridos no anodo (eletrodo negativo). A
reacdo reversa ocorre durante o processo de descarga, quando a bateria gera energia para
alimentar os dispositivos a ela conectados. Nesta etapa a estrutura dos materiais que compdem
a bateria ¢ regenerada [23]. Nas LIBs, o processo de transferéncia dos ions de litio entre os

eletrodos, apesar de parecer simples, ¢ de suma importancia para o seu perfeito
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funcionamento. O movimento dos elétrons ¢ regido pela diferenca de potencial elétrico; ja a
diferenca de potencial quimico, indo do maior para o menor, explica o movimento dos ions de

litio.

1.2 PROBLEMAS DOS ELETROLITOS LiQUIDOS

O eletrolito liquido presente nas baterias comerciais € toxico e altamente inflamavel
devido aos carbonatos (etil carbono, dimetil carbono, dietil carbono, entre outros [25]) que
sdo utilizados como solvente. Além de toxicos, os carbonatos sdo corrosivos € isso acaba
sendo extremamente prejudicial a vida util da bateria, uma vez que os metais de transi¢do que
compde o catodo tendem a se dissolver quando entram em contato com eles. Além disso,
existe uma preocupagdo especial com a embalagem da bateria, pois ela precisa ser bem
vedada para que ndo haja vazamento, ja que o eletrolito ¢ um liquido. Em suma, o fator
seguranga ¢ primordial para que uma bateria seja aprovada para uso, contudo, apesar de todas
as precaugdes acidentes ainda ocorrem.

Na tentativa de contornar esses problemas, foi proposto a utilizagdo de um eletrolito
solido para substituir o eletrolito liquido, uma vez que o mesmo € o responsavel pela maioria
das falhas nas baterias. Os eletrolitos s6lidos ndo correm o risco de vazar, pois nao sao
liquidos e, geralmente, ndo sdo toxicos nem inflamaveis também, evitando assim os riscos de
incéndios e explosdes [23,26]. Além disso, ndo causam a dissolugdo dos metais de transicao,
aumentando assim o tempo de vida Util da bateria. Porém, na prética, as baterias de ions de
litio baseadas em estado s6lido possuem uma resisténcia (elétrica) interna muito alta, que
acaba refletindo em duas propriedades fundamentais das baterias: a densidade de poténcia e a
densidade de energia. De forma que as causas desses problemas precisam ser identificadas e
solucionadas, ou pelo menos amenizadas. Uma das razdes desses problemas esta no fato de
solidos geralmente serem maus condutores de ions de litio. Assim sendo, existe uma intensa
busca por sdlidos com alta condutividade de Li*, pois é necessario que os mesmos sejam
comparaveis as condutividades de Li* dos eletrolitos liquidos a temperatura ambiente, ou

seja, algo proximo de 1073 S/cm [23,26].

1.3 ANTI-PEROVSKITAS RICAS EM LITIO (LiRAPs)
Recentemente os oxihaletos de litio, tais como o LizOCl, os quais sdo uma das
subclasses das antiperovskitas ricas em litio, atrairam atencdo significativa da comunidade

cientifica [27-30]. Elas possuam uma estrutura similar a uma perovskita. As perovskitas sao
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oxidos cristalinos que possuem a formula quimica ABX3, em que A e B sdo cations e X ¢ um
anion (ver Figura 3). Existem varios tipos de perovskitas e elas sdo muito estudadas,
principalmente, pelas novas propriedades que surgem quando mudamos os cations e os anions
nos sitios A e B. Esses materiais exibem propriedades interessantes como: constante dielétrica
muito grande [31], alta absor¢do Optica [32], isolantes topoldgicos ferroelétricos [33], por

exemplo. No caso das antiperovskitas, os anions ocupam as posi¢des dos cations € vice versa.

[

@
- @
c @

Figura 3: Célula unitaria da anti-perovskita Li3OCI. Os sitios A (na cor verde) da estrutura
sdo ocupados pelos ions de CI, os sitios B (vermelho dentro do octaedro vermelho) pelos de

ions de O?, e os sitios X (azul) pelos ions de Li*.

Inicialmente deve-se destacar a distingao entre o material deste estudo, o oxihaleto de
litio anidro Li;OCl, e os hidroxidos de haleto de litio Li;_, H,OCl, que sdao formas hidratadas
do Li;OCI. Muitas vezes ¢ desafiador distinguir Li;OC! anidro de hidratado usando difracao
de raios-X (XRD), especialmente sem refinamento da estrutura[34], uma vez que ambos tém
estrutura anti-perovskita e, dependendo da fracdo de hidrogénio em Li;_,H,OCl, ambos
assumem uma célula unitaria cubica a temperatura ambiente com parametros de rede muito
semelhantes [34]. Isso ¢ problematico, pois Li;OCl tem uma energia de hidratacdo muito

favoravel [35,36] que torna dificil a remog¢ao completa de hidrogénios [37,38] e a maioria das
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sinteses anteriores do ‘LizOCIl’ nominal tem reagentes (por exemplo, LiOH) ou etapas (por
exemplo, exposi¢cdo ndo intencional a umidade ou até mesmo adicdo de gotas de agua para
acelerar a cinética da reacdo) onde atomos de hidrogénio estdo disponiveis [27,29,37]. Na
verdade, foi sugerido que o produto em tais casos pode realmente ser Li;_,H,OCl em vez
disso [34,38,39], exceto para casos em que uma caracterizagao adicional diferente de XRD foi
feita para apoiar a designacao como Li;OCL.

Os oxihaletos de litio ganharam grande atengao por serem um raro exemplo de uma
familia de materiais que se enquadram na seguinte descri¢do: possuir condutividade idnica
razoavel a temperatura ambiente (> 107°S/cm), baixa condutividade eletronica, boa
ciclabilidade, ampla janela eletroquimica, estrutura estavel e baixa entalpia de ativagdo. Além
disso, ndo poluem o meio ambiente, nem sdo inflamaveis e podem até ser reciclaveis [27,40].
Tais estudos mostram que as vacancias de Li* dominam o transporte idnico (exceto, talvez,
em LiRAPs ndo estequiométricos, onde intersticios de Li* também podem ser relevantes para
transporte geral de Li™) e que os unicos defeitos intrinsecos relevantes em Li;0X (X = CL~,
Br™) sdo defeitos de Schottky de LiX [28,40,41], que criam vacincias de Lit ¢ X~. A
estabilidade termodinamica dos LiRAPs também foi bastante estudada [28,40,42,43], com
calculos mostrando que eles sdo termodinamicamente propensos a se decompor em LiX e
Li,0 em baixas temperaturas. Por exemplo, cdalculos revelam que LizOCl ¢
termodinamicamente estavel apenas acima de 480 K [43]. No entanto, ndo ha evidéncia

experimental da decomposicdo prevista teoricamente em qualquer temperatura.
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Figura 4: Estabilidade termodinamica e cinética do LizOCl devido a temperatura [44]

(adaptado).

O artigo de 2014 de Mouta et al. [45], no qual ele demonstra que as concentracdes
de defeitos, bem como as energias de migragdo de vacancia e migracdo de intersticios
reforcaram a suposicdo de que as vacancias sdo os portadores de carga em amostras dopadas
com metal divalente e estequiométrico, serviu como base para o desenvolvimento dessa tese.
Os parametros semiempiricos utilizados para os calculos das propriedades do LizOCI também
foram provenientes desse artigo, uma vez que os mesmos reproduzem muito bem as
propriedades do material estudado aqui.

Nesta tese usamos modelagem atomistica classica e calculos analiticos de
termodindmica e mecanica estatistica para investigar o papel da cinética na estabilidade do
Liz;OCl. A estabilidade de fase de um material ¢ de fundamental importancia para sua
aplicacdo como eletrolito s6lido, bem como uma clara compreensdo da natureza e extensao
dessa propriedade ¢ essencial para o seu desenvolvimento. E bem conhecido que cinética,
além da termodinamica, também pode desempenhar um papel significativo na estabilidade de

fase [46-48]. Portanto, aqui usamos uma combinacdo de calculos analiticos e modelagem
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atomistica baseada em campo de for¢a para investigar o papel da cinética na estabilidade do
LizOCl. Os resultados mostram que, devido ao transporte lento de Cl™ e 0?~, este material
tem boa estabilidade cinética abaixo de 400 K sob gradientes de alta concentracao (ver Figura
4), abaixo de 450 K sob tensdes de célula tipicas e em todas as temperaturas contra flutuagdes
de composi¢do locais. Além disso, a boa estabilidade cinética explica a aparente discrepancia
entre os calculos teoricos da termodindmica e as observagdes experimentais e contribui para
esclarecer a natureza e a extensdao da estabilidade deste material (ver Figura 4). O presente
estudo também destaca a importancia de levar em consideragdo os aspectos cinéticos ao
investigar a estabilidade de fase. Mas, primeiro, serd mostrado um breve resumo da
fundamentagao teorica, bem como os métodos, computacionais e analiticos, utilizados pra

desenvolver o trabalho.
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2 FUNDAMENTACAO TEORICA

O método escolhido para simular solidos depende do material a ser estudado e das
propriedades a serem calculadas, podendo ser quantico ou classico. Para esse trabalho foi
utilizada a modelagem classica, a qual leva em conta a temperatura e ainda possuem um baixo
custo computacional. O processo de simulagdo atomistica quase-estatica ¢ composto por trés
etapas: a primeira consiste em encontrar uma parametrizagdo que descreva o material, em
seguida, encontrar a estrutura de rede que minimiza a energia (livre) e, finalmente, podemos
calcular os observaveis fisicos desejados. Assim, em vez de usar valores zero Kelvin dos
calculos da Teoria do Funcional da Densidade, obtivemos as energias de migragdo de Gibbs
na faixa de temperatura de 0-550 K usando o coédigo GULP (General Utility Lattice
Program)[49-51] dentro de uma abordagem atomistica quase estatica, baseada um campo de
forca parametrizado , conforme detalhado no material suplementar do artigo de Serejo et al.
[44]. O campo de forgas escolhido, derivado por Mouta et al. [40], demonstrou reproduzir
muito bem os observaveis experimentais de temperatura finita (parametros de rede e
constantes dielétricas) [40], e estd em excelente acordo com as propriedades estruturais e de
transporte calculadas por dindmica molecular ab initio [52]. A seguir discutiremos de forma

detalhada cada uma das etapas acima mencionadas.

2.1 MODELO IONICO

O modelo de esferas macigas e impenetraveis nao € capaz de descrever efeitos de
polarizagdo da rede. Em razdo de alguns ions utilizados nesse trabalho serem polarizaveis,
utilizou-se o modelo de casca e nticleo, proposto por Dick e Overhouser [53], no qual o &tomo
¢ composto de um “nucleo” ou “carogo” de carga X (formado pelo nucleo i6nico e pelos
elétrons fortemente ligados a ele), e de uma casca esférica ¥ (formada pelos elétrons de
valéncia, mais fracamente ligados ao ntcleo). No modelo, essas duas partes estdo conectadas
por uma forga restauradora harmonica, isto €, um potencial quadratico com constante de mola
k, como ilustrado na Figura 5. Assim, temos trés parametros a ajustar para cada ion

considerado: X, Ye k.
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Figura 5: Representagdo do modelo de casca. (a) fon ndo polarizado. (b) fon polarizado [23].

Dessa forma, as interacdes devem ocorrer entre casca-casca (CC), casca-nucleo
(CN), nucleo-casca (NC) e ntcleo-nucleo (NN), como na Figura 6. Porém, devido a
blindagem eletrostatica, as interacdes com o nucleo sdo desprezadas, ficando apenas a

interacao CC.

nlnnl--lﬂft.....“..

."....

Figura 6: Interagdes entre dois ions segundo o modelo de casca e nticleo [23].

2.2 POTENCIAIS DE INTERACAO INTERIONICOS
Os potenciais que descrevem as interagdes entre os ions sdo classificados como de
curto e de longo alcance, dependendo da distancia entre os ions. Descreveremos a seguir as

interacdes pertinentes ao trabalho.

2.2.1 Interacio de Pauli
Quando dois atomos se aproximam (Figura 7), o principio de exclusao de Pauli nao
permite que dois elétrons superpostos tenham os mesmos numeros quanticos, de modo que

alguns elétrons sdo promovidos a estados mais energéticos. Com isso, a superposicdo das



27

nuvens eletronicas deve aumentar a energia total do sistema, resultando em uma interagao

fortemente repulsiva a curtas distancias.

Figura 7: Representacdo das distribui¢des eletronicas de dois 4tomos. (a) Sem superposi¢ao.

(b) Com superposi¢do [23].

A energia dessa interacdo estd diretamente ligada a distribuicdo de carga nas
proximidades dos dtomos e, mesmo conhecendo as distribui¢des, seu calculo por primeiros
principios € bastante complexo. Neste trabalho, os materiais de interesse sdo cristais i0nicos e,
portanto, o potencial de Born-Mayer ¢ o mais adequado para descrever as interagodes

repulsivas de Pauli de curto alcance. Esse potencial efetivo ¢ dado por

Born—Mayer __ tj
Uij = AU exp| — —. ,

em que 1;; € a distancia entre os fons i € /.
Os parametros ajustaveis sao 4, que determina a intensidade da interacdo, e p, que
especifica o alcance da interagdo. O potencial ¢ uma boa aproximagao para interagdes de curto

alcance, uma vez que cai exponencialmente com a distancia, como pode ser visto na Figura 8.
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Figura 8: Dependéncia do potencial de Born-Mayer com a distancia. Foi usado o valor de A =

2000 eV como exemplo.
2.2.2 Interacio de Van der Walls

A interagdo de Van der Walls em cristais i0nicos faz parte das interagdes de curto
alcance e ocorre devido a flutuagdes quanticas em um atomo. Essas flutuagdes geram dipolos
elétricos nos ions, que por sua vez induzem uma polarizacdo nos ions vizinhos e essa
interacdo acaba gerando uma atracdo entre eles. A existéncia dessa interagdao independe da
superposi¢do das nuvens eletronicas[23,54].

A interagdo de Van der Walls pode ser representada por um potencial efetivo com a
seguinte expressao matematica

Cij (2)

Ug;an der Walls _ __ "1, i ij

onde C;; € um parametro empirico ajustavel e positivo, pois a interagdo € atrativa. No
potencial efetivo de Van der Walls a interagdo entre os fons decai com 7°. Apesar da
importancia dessa interacdo em solidos de gases nobres e em sistemas moleculares, a
contribuicdo da interagdo de Van der Walls em cristais i6nicos ¢ baixa (cerca de 1 a 2 por

cento) e sO tera relevancia para ions polarizaveis [54,55].
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2.2.3 Interacio de Coulomb

A interagdo coulombiana entre os ions ¢ a que possui a maior contribui¢cdo para a
energia total da rede cristalina. Ela ¢ uma interagdo de longo alcance e pode ser aproximada
da seguinte forma

Uic}oulomb — ZiZfez )
4mery;
onde ¢, ¢ a permissividade do vacuo, Z; ¢ a relacdo entre a carga do i-ésimo ion e a carga
elementar, 7;; € a distancia entre os ions e e € a carga protonica; a constante dielétrica ndo
aparece na relacdo por ser uma aproximacao particula-particula, ndo tendo um meio entre
elas, apenas vacuo.

O potencial de Coulomb decai de forma bem lenta, devido a isso, calcular a sua
contribuicdo se torna uma tarefa bastante complexa[56]. Assim, visando contornar essa
dificuldade, utiliza-se o método da soma de Ewald [57], implementado no pacote GULP. Esse
método fornece uma maneira eficiente de calcular o potencial coulombiano em sistemas
extensos [58,59], a qual consiste em separar o potencial eletrostatico em duas partes: uma

local, contendo apenas as contribui¢des de ions dentro de um raio de corte, e outra distante,
contendo todos os outros ions:

(1)(1') — q)local(r) + q)distante (1') (4)
em que ¢°° tem rapida convergéncia no espaco real, ao passo que ¢dStante converge
lentamente.

Decompondo o potencial de Coulomb, percebemos que ele apresenta duas
propriedades principais: para r muito pequeno, ele varia rapidamente (com uma singularidade
em 7 = 0). Em contrapartida, ele varia lentamente para r muito grande. Dessa forma, iremos
decompor o potencial em duas partes, sendo que cada uma exibird apenas uma dessas
propriedades. Uma seréd de curto alcance ¢, (varia rapidamente pra r pequeno, mas decai
rapidamente para r grande) e outra sera o potencial de longo alcance ¢ong, (a qual nio

apresentara singularidade em r = 0):

Pcoutomb = Peurto + ¢longo- (5
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em que a interagdo de uma carga a uma distancia x da origem do potencial ¢ dada por:

q (6)
4mex

d)Coulomb (x) =

Para construir ¢y (), multiplicaremos o potencial de Coulomb por algum tipo de funcao
de janela W(r) que tem valor 1 para r pequeno (preservando o comportamento de curta
distancia de Coulomb), mas cai rapidamente a zero quando r torna-se muito grande. Assim,
dada a funcdo janela W (r), definimos as expressdes para os potenciais de curto e longo

alcance como:

Geurto = W) bcoutomn (1), (7
d)longo =[1- W(r)]d)Coulomb (r). 3

Em que podemos definir as contribui¢des locais e distantes para o potencial da Equacao (4)

como.

brocar (1) = z Deurto (IT —13|), )

Paistante (1) = z (.blongo (Jr = r.D. (10)

Nota-se que, como o potencial de curto alcance (¢ y¢o) cal rapidamente com r (=|r — r,|), o
®rocar TECEDE apenas contribuicdes dos ions vizinhos. Por outro lado, como o potencial de
longo alcance (¢ongo) € pequeno para T pequeno, Pgiscante tem maior contribui¢do de ions
distantes. De forma geral, esse método consiste em separar o potencial eletrostatico de
convergéncia lenta em dois termos e de rapida convergéncia, uma no espaco real ($;ocq1) €
outra no espaco reciproco (Pgistante)- A Figura 9 mostra os graficos da funcdo janela e do

potencial de Coulomb, bem como a decomposi¢do do mesmo.
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Figura 9: (a): Funcdo erro erf(x) e fungdo erro complementar erfc(x). (b): O potencial de

Coulomb e a decomposi¢do do mesmo em ¢ong0 € Peurto-

2.2.4 Potencial de Buckingham

A energia total da rede € a soma das intera¢des anteriormente citadas:
_ yrCoulomb Buckingham
U, = US + U} (11)
onde o potencial de Buckingham ¢ a soma das interagdes de Born-Mayer e Van der Walls,

portanto, tem a seguinte forma

Buckingham Born—Mayer
Uij g — Uij y + Ui!j_an der Walls (]2)

Devido aos potenciais de Born-Mayer e Van der Walls serem de alcance limitado,
podemos definir um raio de corte, ou seja, truncar o potencial de Buckingham a fim de
diminuir o custo computacional.

A expressao do potencial de interacdo (ou campo de forca) para cada par de ions ¢ do

tipo

_ ZiZjeZ < rij) CU (13)

onde 4, p e C sdo os parametros ajustaveis para cada par de ions
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2.3 PARAMETRIZACAO DO CAMPO DE FORCA

A obtencdao dos parametros ¢ feita de forma empirica. Sao realizados ajustes do
campo de for¢a (baseado no modelo de casca) as propriedades fisicas obtidas
experimentalmente. Para encontrar esses parametros ¢ necessdrio seguir o seguinte
procedimento: (1) fornecer a estrutura inicial e parametros iniciais ao GULP, (2) minimizar a
grandeza termodinamica adequada e (3) calcular as propriedades fisicas e estruturais; (4)
comparamos as propriedades calculadas com as experimentais; (5) caso o critério de
convergéncia ndo seja satisfeito, modificar ligeiramente um ou mais parametros; (6) repetir os

passos de 2 a 5 até que os erros sejam pequenos; (7) efetuar o ajuste de minimos quadrados

para refinar os parametros. Esses passos estdo representados no fluxograma da Figura 10.

Obtenc¢ao dos parametros
)

1 - Fornecer a estrutura inicial e
parametros iniciais ao GULP
2 - Minimizar a grandeza
. termodindmica adequada
3 - Calcular as propriedades q
fisicas e estruturais

4 - Comparamos as propriedades
calculadas com as experimentais

5 — Convergéncia? Nao - modificar ligeiramente um ou mais parametros
Sim

l 6 - Repetir os passos de 2 a 5 até que os

7 — Interpolagdo por ajuste de minimos €rros sejam pequenos
quadrados para refinar os parametros

Figura 10: Fluxograma do esquema utilizado para obtengdo de parametros.

2.4 MINIMIZACAO DA ENERGIA DA REDE

Para calcular as propriedades dos materiais € preciso, primeiro, estabelecer um
critério em relacdo a energia da rede. A convergéncia ¢ alcangada quando a forca resultante
sobre cada 4tomo da rede ¢ nula, no GULP essa configuracdo ¢ alcangada quando o gradiente
da energia potencial ¢ nulo. Entretanto, devido ao calculo ser feito numericamente, a norma
do gradiente ndo serd necessariamente zero. Assim, uma norma de corte ¢ estabelecida, na

qual considera-se um bom ajuste caso todos os valores da norma do gradiente estejam abaixo

de 0,0001 eV/A. Para encontrar esses minimos, bem como os pontos de sela, foi utilizado o
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método RFO (Rational Function Optimization), devido a ele possibilitar escolher
explicitamente de quantos autovalores imaginarios da matriz Hessiana possui a configuragao

de interesse[23].

2.5 MODELO ANALITICO PARA A CONDUTIVIDADE IONICA DE Cl~ NO Li;0Cl

O modelo de saltos nos permite calcular analiticamente a condutividade i6nica de um
material, desde que sejam conhecidas a estrutura cristalina, os portadores de carga, a
concentragdo dos mesmos e as possiveis rotas de migracdo. Esse modelo foi usado para
encontrarmos uma expressao para a condutividade de Cl™ do LisOCl. A condutividade de

forma geral pode ser dada[60] como
0= Z il qil (14)
i

em que 7; € a concentracdo de cada um dos portadores de carga, q; ¢ a carga de cada portador

e u; ¢ a mobilidade 16nica dada por:
Ier B (15)
l Z(pw) exp(—BGL;

Sendo j todas as posi¢des vizinhas acessiveis via migragdo do portador e p;_,; € o vetor

projecao na direcdo do campo elétrico externo aplicado. Portanto, a mobilidade de uma
particula estd associada a corrente produzida por um campo elétrico, diferentemente da
difusividade que ndo depende do campo elétrico. A seguir serdo mostrados os calculos das

mobilidades de litio e cloro, respectivamente.

2.5.1 Calculo da mobilidade dos ions de litio
Consideraremos aqui um dos cristalitos presentes na amostra de Li3OCl, na presenca

de um campo elétrico externo.
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Figura 11: As trés posi¢des para as quais a mobilidade sera calculada.

A célula unitéria (de simetria ctubica) do Li3OCl contém trés ions de litio, visto que
este ¢ o numero de ions de litio em uma molécula e hd uma molécula por célula unitaria.
Assim, apesar de haver um ion de litio em cada uma das seis faces, trés deles pertencem
efetivamente a célula unitaria em questdo, enquanto os outros trés pertencem as células
unitarias vizinhas. Devemos considerar a mobilidade de uma vacancia de litio em cada uma
dessas trés posicoes (aqui escolhidas, sem perda de generalidade, como sendo A, B e C; veja a
Figura 11) pertencentes a célula unitaria em questao.

Figura 12: Posig¢des utilizadas no calculo da mobilidade de uma vacancia na posi¢do A.
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Iniciaremos pelo céalculo referente a posicdo A. Uma vacancia de litio na posi¢ao A
pode migrar para qualquer uma das outras oito posi¢des rotuladas na Figura 12. Por simetria,
a energia de migracao sera a mesma, independente de qual das oito rotas for adotada. Assim, a
mobilidade sera:

- 16
Ha = lelzw)Z(PA—»j)z exp(—ﬁGj_,D = MTVBGXP(—/?G(M)Z/(%’A*Y)Z' e
j 7=

onde |e| ¢ a carga protonica (correspondente ao méddulo da carga de uma vacancia de litio), v
¢ a frequéncia de ataque a barreira de migragio, G ¢ a energia de Gibbs de migragdo,
y =B,..., I designa uma das oito possiveis rotas,

Pasy = E - (= 74) , (17)

¢ a distancia percorrida na dire¢do do campo durante a migra¢ao da posicdo A para uma das
oito posi¢des adjacentes, @ ¢ a direcio do campo elétrico E que estd sendo aplicado no
cristalito, (74, — 74) € o vetor de migracdo (com origem na posi¢do A e extremidade na posi¢do
Y)e

B =kgT. (18)

Os vetores de migragdo de A para as posi¢des C, E, G e I sdo perpendiculares a direcdo do
campo elétrico, entao

(Pasc)? = (Pase)® = (Pase)® = (pas)® = 0. (19)

Para as posi¢des B, D, H e J serdo relevantes as componentes na dire¢do d, que é a mesma do
campo elétrico. Assim, temos que

- - A a
Pasy =y —Ty)-a = K (20)
e que
2
2 a (21)
(pA—>B)2 = (pA—>D)2 = (pA—>H)2 = (pA—>]) = 4"

Fazendo a proje¢do dos vetores de migracdo na direcdo do campo elétrico encontramos a
seguinte relagao

]:

E, por fim, substituindo na Equacdo (16), obtemos a mobilidade da vacancia de litio para a
posicdo A:
_ lelvBa? (23)

Ha = 2 exp(—ﬁG(m)) :
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Figura 13: Posigdes utilizadas no calculo da mobilidade de uma vacancia na posi¢do B.

Iniciaremos agora o calculo referente a posicdo B. Uma vacancia de litio na posi¢do
B pode migrar para qualquer uma das outras oito posicdes rotuladas na Figura 13. Assim
como para a posi¢do A, s6 contribuirdo para a mobilidade as componentes do vetor migragao
paralelas a diregdo do campo. Sendo assim, temos:

a? 24
(pB—>Y')2=I;Y‘=A;C;E;F;K;L;M;N' ( )

Fazendo a projecdo dos vetores de migragdo na dire¢do do campo elétrico
encontramos a seguinte relagao:

2 25
Z(PB—»Y)Z =8 (%) = 2a? 23)
j=r

E, por fim, substituindo na Equag¢do (16), obtemos a mobilidade da vacancia de cloro para a
posicdo B:

pg = lelvBa?exp(—pG™) (26)
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o2 @

Li* @

Figura 14: Posicdes utilizadas no calculo da mobilidade de uma vacancia na posicao C.

Calculando a mobilidade para a posi¢do C, consideramos uma vacancia de litio na
posicao C que pode migrar pra qualquer uma das outras posicdes rotuladas na Figura 14. De
forma similar as outras posigodes, s6 teremos contribuicdo nas componentes do vetor migragao
paralelas ao campo.

(Pc—r)? =azz ;Y=B,D,P,R, @7
e

(pc-y)? =0;Y =AF,0,Q. (28)
A migracdo para a posi¢do C pode ser escrita como:

He = @exp(—ﬁc("‘)) _ (29)

De posse das mobilidades para as posi¢des 4, B e C, pode-se calcular a mobilidade média dos
ions de litio, que ¢ dada por:
_ HatiptiUc (30)
3

Finalmente, encontramos que p pode ser expressa como:

2 31
= zld%exp(—[m(m)) . GD
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que ¢ a forma analitica da mobilidade das vacancias de litio no material.

2.5.2 Calculo da mobilidade das vacancias de Cl™ no Liz;0Cl

Sera calculada a mobilidade de vacancias de cloro a partir da posi¢do A, indicada na
Figura 15:

Figura 15: Mobilidade para migracao de vacancias de Cl na posicdo A

A mobilidade vai ser calculada para a posicdo A, uma vez que todas as outras sdo
analogas. As linhas em negrito conectam os possiveis sitios que a vacancia pode ocupar.
Partiremos da seguinte expressao para a mobilidade:

i 32
leh/BZ(pl—U) exp( ﬁG[ﬁj) ¢

e onde
pimj =E-F—7) (33)

é o vetor de migracdo projetado na diregdo do campo elétrico (E = ).
Considerando a posi¢ao A, vide Figura 15, a Equagado (32) pode ser escrita como:

lelv 2 (34)
Ha = —5—exp(=pG™) Z(pAej)
j
As posigdes C, E, F e G sdo perpendiculares a direcdo do campo elétrico, entdo:
Pa-c = PasE = Pa—c = Pasr =0 (35)

Para as outras posi¢des, B e D, temos os seguintes valores para o vetor de migragao:
- ~
Pa-p = ax (36)
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ﬁA—)D = —ax (37)

E, por fim, substituindo na equacao (34), obtemos a mobilidade da vacancia de cloro para a
posicdo A:
ua = lelvBa® exp(—BGY,;) (38)

que ¢ a expressdao da mobilidade das vacancias de cloro no LizOCI.

2.6 CALCULO DA PROBABILIDADE DO DEFEITO PERMANECER NO SIiTIO DE
DESTINO

Apbs a primeira migragdo, a probabilidade de que o defeito permaneca no sitio de
destino, por n tentativas, corresponde a probabilidade conjunta de ndo ocorrer uma segunda
migracdo nem a reversdo da primeira, durante n-1 tentativas, com a segunda migracao

ocorrendo na n-ésima tentativa. Matematicamente, escrevemos

p(m) = A —p)" (1 —p)" (A —pIp2 = (1= p)"(1 —p)" 'p2, (39)
onde, para cada tentativa a probabilidade de reversao ¢
pr = exp(=BGgs,) (40)
e a probabilidade da segunda migrac¢do acontecer ¢
p2 = exp(—PGs1), (41)

Aqui, G5, ¢ a energia de Gibbs de migragdo via Caminho S2, mas na direcdo reversa. GJ; ¢ a
energia de Gibbs de migra¢do via Caminho S1 (Os caminhos S1 e S2 serdo mostrados na
secdo de resultados).

O numero de tentativas feitas em t segundos ¢ N = tv, onde v ¢ a frequéncia de
tentativas (tomada como 10 THz aqui). Assim, a probabilidade da segunda migracao

acontecer em N ou menos tentativas sem reversao €

tv (42)
pin< ) =) (=)A=l
n=1
p>(1—p;) (43)

T1-(1-p)A-p)’
A ultima aproximagdo leva em consideracdo que para t da ordem dos segundos,

tv — oo, e obtemos uma soma infinita de uma série geométrica. E importante notar que este
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resultado ndo depende de t. Isso reflete o fato de que p(n) decai com n, de forma que a série
atinge a convergéncia para tempos da ordem de segundos.

Assumindo que a energia de Gibbs de migragdo de um ion Cl™ via Caminho S1 ndo
muda muito devido ao antisitio O(; (dtomo de oxigénio na posi¢do do cloro, formado apos a
migragdo de 02~ via Caminho S2), podemos estimar p (n < tv) = 6 X 1076, para T = 550
K, com G§} (550 K) = 0,628 eV e G2, (550 K) = 0,068 eV.

2.7 CALCULO DE DIFUSAO
Diferentemente da mobilidade, o processo de difusao ndo depende de um campo
elétrico. A difusdo de vacancias serd calculada considerando-se um grao de simetria esférica.

Partimos da equagdo de difusao:
dc(r,t)
Jt

em que c(r,t) ¢ a concentracdo de vacancias (nimero de vacancias por unidade de volume)

= DV%c(r, 1), 44

em um ponto a uma distancia r do centro do grao num instante t, e D = D(T) é o coeficiente
de difusdo, dependente apenas da temperatura (T) neste caso. Como o LizOCI é cubico,
consideramos que a difusdo ¢ isotropica, dependendo apenas de r (na auséncia de campos
externos). Com isso, os termos do laplaciano que contém derivadas nas varidveis angulares se
anulam, resultando em:

10dc(r,t) 0%c(r,t) 2dc(r,t) (45)
D ot ore + r or
Vamos supor que a solugdo do problema pode ser escrita da seguinte forma:
c(r,t) =y +T(@)R(r), (46)

onde y ¢ uma constante. As fungdes T(t) e R(r) sdo continuas e diferencidveis, pelo menos 1 e
2 vezes, respectivamente. Dessa forma, podemos escrever a equacao (45) como:
R(r)oT(t) 0%R (1) N 2T (t) OR(r) 47)

D at =T() or? r or

Separando as variaveis e levando em conta que duas expressoes contendo variaveis distintas e
independentes s6 podem ser iguais se forem constantes, temos:
1 1 0T@t) 1 9%R (1) 2 O0R(r)
DT(®) 9t _RG) o2 TrRG) or . © -

(48)

Como os membros da igualdade dependem apenas da sua respectiva variavel, podemos
separar em duas equacdes diferenciais ordinarias (EDO):
1 1 oT(t) o (49)

DT(t) ot




41

1 9%R(r) 2 O0R(r) _
R(r) or: rR(r) or

) (50)

Assim, agora temos que encontrar as solucdes das Equagdes (49) e (50). Primeiro vamos
resolver a Equagao (49):

11w, 51
DT(t) ot
Separando as variaveis,
dT(t 52
T(t)) = —k?Ddt . (52)
Integrando, temos a seguinte solugdo para T(t):
[T(t) = T(0)e*2t] (53)

Para a equagao (50) temos uma EDO de segunda ordem:

1 9%R(r 2 OR(r 54
™, ), 2 (54)
R(r) or? rR(r) or
que ¢ um problema de Sturm-Loiuville, cuja solugao fica:
sen(kr cos (kr 55
R(r)=A : ) + B (kr) . (55)

Para r = 0 o segundo termo diverge. Contudo, a concentra¢do deve ser finita no centro do

grao, de forma que B deve ser nulo, e a solugdo para R(r) fica:

sen(kr) (56)
r

R(r)=A

A solucdo mais geral serd uma combinag¢do linear das solugdes encontradas. Assim,
substituindo os valores de T(t) e R(r) na Equagdo (46) e tomando a combinagdo linear,
temos:

(57)

- sen(k,r
cir,t)y=y+ z E, —(r - )e‘k%Dt
n=1

Em que F, s3o coeficientes a determinar. Para encontrar os valores de F,, k,, € y, dispomos
das seguintes condigdes final (para um tempo infinito a concentragdo do bulk serd igual a da
superficie), inicial (valores altos na superficie ter uma mudanca drastica no bulk, mas sem
decompor o material) e de contorno (que garante uma taxa constante de vacancia, caso
contrario a difusdo ¢ interrompida):

e Final: ¢(r,©) = c,q, onde ceq € a concentragio de equilibrio (i)

Ceqr T =R

o nicial: ¢(r,0) = {** "= (i)
0/ =



c(R,t) = ceq
e Contorno: {dc(r,t) —0 (111)
ar ly=g N

Aplicando a condi¢ao final (i) na Equagdo (57), encontramos que:

c(r,o) =y = Ceq

Usando a condi¢ao de contorno (iii),

- sen(k,R
c(R,t) = Ceq + Z Fn%e"‘%m = Ceq

obtemos
sen(k,R) = nm

Assim, a Equagdo (57)pode ser reescrita como:

- sen(nnr/R
c(r,t) = Ceq + Z E, sen(nur/R) " / )e‘”Z”ZDt/RZ

Usando a condigdo inicial (i1), para r # R:

c(r, O)—co—ceq+z

Sen(nnr / R)

Subtraindo c,, € multiplicando por r em ambos os membros da igualdade, temos:

= nmnr
(co - ceq)r = Z F,sen (T)
n=1
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(58)

(39)

(60)

(61)

(62)

(63)

(64)

O membro da direita nada mais € que a representagdo em série de Fourier de senos da funcdo

do membro esquerdo. Portanto, os coeficientes F,, sdo determinados por:

e ZJR (nnr)d
n=7% . (Co — Ceq)TSEN 7o) ar

2(c0 — ceq)R(—l)”

E =—
n nm

Substituindo na Equacao (62),

c(r,t) = Ceq +

T R

n=1

2(co — ceq)R i (—pn+t en (nnr) o —n?T?DE/R?

(65)

(66)

(67)
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assim, expressamos analiticamente a concentragdo de vacancias em determinado ponto num
instante de tempo. Com isso, no proximo capitulo discutiremos os resultados obtidos neste

trabalho.
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3 RESULTADOS

Neste capitulo vamos utilizar o formalismo apresentado anteriormente para obter
varias propriedades da antiperovskita LizOCl que sdo relevantes para sua fungado de eletrolito
solido em LIBs, com destaque para: um estudo dos mecanismos de transporte de anions,
mobilidade elétrica e difusividade, estabilidade contra flutuagdes de composi¢do local,
estabilidade sob gradientes de concentracdo e estabilidade sob tensdes elétricas na célula.

Primeiramente, apresentamos a parametrizacao utilizada nos calculos.

3.1 PARAMETRIZACAO UTILIZADA

Para realizar os calculos com precisdo ¢ indispensavel uma boa parametrizagdo.
Neste trabalho utilizamos a parametrizagao de Mouta et al. [40], a qual reproduz de maneira
satisfatoria as propriedades do LizOCI num intervalo de temperaturas de 70 — 550K. Os

valores para os potenciais de Buckingham e do modelo de casca sdo apresentados nas Tabelas

1e?2.

Interacio A (eV) p (A) C (eVA%
0> -0~ 22764.3000 0.14900 13.185
Cl-Cr 5145.2755 0.30660 20.523
Li* - O* 433.2627 0.31384 0.000
Li*-CI 421.0366 0.33640 0.000
Li*—Li" 360.5269 0.16098 0.000

Tabela 1: Parametros do potencial de Buckingham

Ion k (eV/A?) Y (eV) X (eV)
Li* - - 1.000
o* 593.716 -2.183 0.183
Cr 39.444 -2.535 1.535

Tabela 2: Parametros do modelo de casca e de ion rigido

3.2 MECANISMOS ATOMISTICOS DE TRANSPORTE DE ANIONS

A migracdo de vacéancias ou transporte de anions acontece quando uma vacancia “se
move” e € substituida por um atomo vizinho (vide Figura 16). Neste trabalho, trés rotas de
migracdo podem resultar no transporte de anions de longo alcance em cristais LizOCl, como
mostrado na Figura 17(a): (i) migragdo de vacancia de €I~ em um caminho reto (1) ao longo
da aresta da célula (diregdio [100]); migracdo de vacancia de 0%~ em um caminho curvo (L2)
no plano (002), terminando em um local B vizinho mais proximo, com deslocamento liquido
ao longo da dire¢do [100]; e (iii) migracdo de vacancia de 0%~ no plano (002) em um

caminho diagonal reto (L3) para um proximo local B vizinho ao longo da direcdo [110]. Esses
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trés caminhos, denominados aqui por L1, L2 e L3, sdo analogos a aqueles identificados em
perovskita em trabalhos anteriores, para a migragdo de cations nas perovskitas LaB0O5; (B =

Mn ou Ga) e STTi03[24-29].

(a),"'"s\
! %
l\ ] < f—
\ ’
S
(b}
,—"'"'\
4 \
! 1
| I
Y f
AN o

Figura 16: Representacdo esquematica da migra¢do de vacancias. (a) Vacancia na primeira
das trés posicdes atomicas. (b) Os anions migraram para a esquerda e a vacancia, que antes
estava na primeira posi¢ao das trés acessiveis, agora estd na terceira.

Uma vez que a mobilidade e a difusividade dependem exponencialmente da energia
de migragdo de Gibbs, G™ (diferengca de energia de Gibbs entre o ponto de sela e as
configuracdes minimas), ela foi calculada para cada caminho no intervalo de 0 K a 550 K
(ponto de fusdao de Li3OCI), como mostrado na Figura 17(c). Os perfis de barreira de energia
de Gibbs correspondentes também foram calculados para temperaturas selecionadas (0 K, 300
K e 550 K), como mostrado na Figura 17(a). Dentre os trés caminhos (L1, L2 e L3), a menor
energia de migracdo de Gibbs ¢ a do caminho L1, para todas as temperaturas. Portanto, as
vacancias de CI~ tém muito maior mobilidade do que as vacincias de 0>~ no Li3;OCl. O
segundo melhor caminho, L2, tem uma energia de migragao de Gibbs 1,5 eV maior que para
L1. O caso da curva L1a sera discutido na proxima sec¢ao.

A tendéncia G[} < G[% < G[% que é seguida pelas energias de migra¢do de Gibbs
(Figura 17(c)) € equivalente aquela observada para cations em perovskitas LaMnO3, LaGaO;
e SrTi05 [61-66], e pode ser explicada por efeitos eletrostaticos. Na configuracdo do ponto
de sela do caminho L3, o ion 0%~ tem dois anions Cl~ vizinhos muito préximos da rota de
migracdo, o que faz com que a repulsdo eletrostatica entre eles seja alta. No ponto de sela do
caminho L2, apenas um anion de CI~ estd proximo ao 0%~ migrante, portanto, a repulsio

eletrostatica ¢ menor. Quanto ao anion Cl™, sua carga elétrica mais baixa e o fato de ndo se
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aproximar de nenhum outro anion ao longo do caminho LI resulta em uma repulsio
eletrostatica menor.

E importante ressaltar que o modelo utilizado emprega a aproximag¢io harmonica
para calcular a entropia dos fonons. Contudo, para temperaturas proximas a temperatura de
fusdo do material, o modelo deveria levar em conta efeitos anarmonicos num calculo mais
rigoroso, o que modificaria o perfil da barreira de migragdo nessas temperaturas. Porém,
devido ao regime de funcionamento das LIBs ocorrer em temperaturas bem abaixo da
temperatura de fusao, utilizou-se a aproximagdo harmonica para representar as barreiras em

todas as faixas de temperatura (vide Figura 17).

Migration paths for long-range anion transport Migration paths for short-range anion transport
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Figura 17: Perfis de barreira de energia de caminhos e Gibbs para (a) longo alcance e (b)
transporte de anions de curto alcance em LizOCI, e (c) as respectivas energias de migracao de
Gibbs [44].

Enquanto o transporte e a difusdo de carga de longo alcance seguem caminhos

semelhantes aos de percolagdo, pequenas flutuagdes locais causadas por um mecanismo de
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transporte de curto alcance estdo associadas a exsolucdo (dissociacdo do material em duas ou
mais fases) por meio de decomposicdo espinodal ou nucleagdo e crescimento. Esta
possibilidade ¢ relevante para o Li;OCl, que ¢ termodinamicamente menos estavel do que
uma mistura de fases Li,0 e LiCl [28,40,42,43]. Os dois mecanismos de migragdo de curto
alcance identificados para o Liz;OCl na Figura 17(b) sdo aqueles em que o primeiro salto ao
longo de um caminho nao pode ser seguido por outro semelhante. O primeiro mecanismo de
migracao de curto alcance, denominado S1, consiste na migracao de um ion Cl~ do canto da
célula unitdria em diregdo a uma vacancia de 02~ no centro do octaedro. O segundo
mecanismo, denominado S2, corresponde a migracio de um ion 02~ do centro do octaedro
em direcdo a uma vaga Cl™ no canto da célula unitaria. Ambos ocorrem quase ao longo da
diregdo [111]. Diferentemente dos caminhos que levam ao transporte anidnico de longo
alcance, os perfis de barreira dos caminhos S1 e S2 sdo assimétricos, devido a diferenca entre
as configuracdes inicial e final (Figura 17(b)). A energia de migragao de Gibbs (Figura 17(c))
¢ significativamente menor para S1, contudo tal mecanismo de migra¢do depende da

existéncia de uma vacancia de 0%~ cuja concentragio calculada é muito baixa [40].

3.3 MOBILIDADE ELETRICA E DIFUSIVIDADE
A seguir, obtemos valores para a mobilidade elétrica da vacancia Cl™ usando a
expressao
fiey = evBa’exp(—BGY). (68)
onde e ¢ a carga do proton, v ¢ a frequéncia de ataque a barreira (para a qual atribuimos o
valor 10 THz, que ¢ a ordem de grandeza da frequéncia de vibragdo dos dtomos em um
cristal), a é o parametro de rede e § = 1 / kgT. O plot de Arrhenius para Cl~ ¢ mostrado na
Figura 18, junto com aquele para vacancias de Li*, para fins de comparagdo. Como ja
discutimos, as vacancias de 0%~ tém uma energia de migracdo de Gibbs muito maior do que
as vacancias de Cl™, portanto, ndo calculamos a mobilidade para a primeira. Os valores de
mobilidade das vacancias de Li*, apresentados na Figura 18, foram calculados usando-se a
expressao

_ 2evpa®

Uy = TEXP(_ﬁGg}Li) )

(69)
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onde a energia de Gibbs (G,);;) dependente da temperatura de migragdo para as vacancias de
Li* foi obtida do artigo de Mouta et al. [40]. As equagdes (68) e (69) foram derivadas na
se¢do 2.5 deste trabalho. Como mostrado na Figura 18, a mobilidade das vacancias Lit ¢
varias ordens de grandeza maior do que a das vacancias Cl™, o que implica que o Liz;OCl
cristalino tem um nimero de transferéncia t;; & 1, em comparacao com t;; = 0,8 no Li;OCl
vitreo [67].

Embora a energia de Gibbs e a entalpia de migragdo variem com a temperatura
(G™ = H™ —TS™), pode-se definir uma entalpia de migragdo "efetiva", H™, independente
da temperatura, que ¢ obtida dividindo-se a inclinagdio da reta que se ajusta a curva de
mobilidade no grafico de Arrhenius por kg, como mostra a Figura 18 para as vacancias Li* e
Cl™. O procedimento ¢ andlogo ao método amplamente utilizado para extrair a entalpia de
migracdo de graficos experimentais de Arrhenius para condutividade DC. Em acordo com a
tendéncia de mobilidade, a entalpia efetiva de migra¢do de vacancias de Cl™ (H} = 1,44 eV)
¢ significativamente maior do que a de vacéncias de Li* (H]} = 0,31 eV) [28,40,42], 0 que é

consistente com o fato que Hj* ¢ muito maior do que H/* em perovskitas ABO5 [63,64,66].
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Figura 18: Plot de Arrhenius das mobilidades para as vacéncias Li" e CI. As entalpias de

migracao "efetivas" (H™) foram obtidas a partir de um ajuste linear das curvas calculadas.

Essa diferenga nas energias de migracdo pode ser atribuida a obstaculos estéricos

(efeito resultante da repulsdo devido a superposicdo das nuvens de eletronicas). No ponto de
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sela, o Li* deve passar por uma abertura entre dois Cl~ e um 02~ (vide Figura 19a) [40],
enquanto o Cl~ migrante deve passar por uma abertura formada por quatro Li* (Figura 19b).
O Lit ¢ suficientemente pequeno para quase se encaixar na abertura formada pelos trés
anions, mesmo considerando a estrutura ndo distorcida. No entanto, a migracdo do Cl~
produz um deslocamento significativo nos quatro Li*, em relagdo a suas posi¢des ndo
distorcidas, o que da origem a uma sobreposic¢ao significativa de suas nuvens eletronicas. Este
efeito ¢ modelado em nosso campo de forga pelos termos de Born-Mayer. O argumento acima
encontra suporte no fato de que a energia de Gibbs de migragdo via L1 € reduzida em 0,1 eV
(Caminho Lla na Figura 17¢) se um dos quatro Li* estiver ausente. Isso é andlogo ao efeito

da reducdo da HZ' assistida por vacincia de 02~ na perovskita SrTiO3 [64].

Figura 19: Comparagdo entre o tamanho do ion em migragao (representado como um circulo
vazio) e a abertura do ponto de sela ndo distorcida para (a)Li" e (b) CI. Todos os raios idnicos
(0,43 A, 1,40 A e 1,81 A para Li*, O* e CI', respectivamente) estio em escala, e o codigo de
cor ¢ o mesmo da Figura 17. Os ions que definem a abertura do ponto de sela sdo mostrados
em suas posi¢cdes ndo distorcidas; eles foram retirados da estrutura experimental na
temperatura ambiente, em vez de configuragdes de ponto de sela calculadas, para evitar

distor¢des devido ao relaxamento do nticleo ¢ da casca.

Essas tendéncias sdo andlogas as encontradas em estudos anteriores de transporte
16nico em perovskitas LaMnOs, LaGaO5 e SrTiO5, [61,62,64—66]. No entanto, os valores de
energia de migragdo para Li;OCl sdo consistentemente mais baixos, provavelmente devido
aos valores absolutos mais baixos dos estados de oxidacdo, resultando em repulsdes

eletrostaticas cation-cation e anion-anion mais fracas, nas proximidades dos pontos de sela.
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Curiosamente, a tendéncia de mobilidade p;; > po > 1y também concorda com a de
Heenen et al., obtida por meio de simulagdes de dindmica molecular no LizOCl vitreo [67],
apesar das estruturas drasticamente diferentes do sistema Liz;OCl nas fases anti-perovskita e
vitrea.

Embora a mobilidade elétrica controle como as vacancias Cl~ respondem aos
gradientes do campo elétrico, ¢ a difusividade que determina sua resposta aos gradientes de
concentragdo. Esta ulltima foi derivada de u; de acordo com a Equagdo de mobilidade elétrica
de Einstein

T 70
D¢ = kB.Uczz, (70)

onde e ¢ a carga do proton. O grafico de Arrhenius correspondente ¢ idéntico ao da Figura 18,

mas com Uq;T substituido por D.; e deslocado para cima por um fator kg. Portanto, ndo ¢

mostrado aqui.

3.4 ESTABILIDADE CONTRA FLUTUACOES DE COMPOSICAO LOCAL

A decomposi¢do do Li;OCl em LiCl e Li,O pode ocorrer por nucleagdo e
crescimento, desencadeada por flutuagdes locais de composi¢do que produzem pequenas
regides mais ricas em fons 0% e outras em ions CIl~. Tais flutuagdes comegam com a
migracdo de um ion 0%~ para uma vacancia Cl~ vizinha através do Caminho S2, seguida por
uma migragdo de um ion CIl~ para a vacancia 0%~ recém-criada, através do Caminho S1 (ver
Figura 17). A segunda migracdo, no entanto, deve ocorrer antes que o 0%~ retorne a sua
posigdo original. Porém, a barreira de energia de Gibbs para o 0?~ migrar de volta pelo
Caminho S2 ¢ muito baixa, fazendo com que a probabilidade de reversdao da migragdo seja
muito maior do que de ocorrer a migracdo seguinte. De fato, em 550 K, estimamos que a
probabilidade da segunda migracdao acontecer antes que a primeira seja revertida € inferior a
0,001% (como mostrado na se¢do 2.6). Em temperaturas mais baixas, essa probabilidade ¢
ainda menor. Portanto, Li3OCI tem boa estabilidade cinética contra decomposi¢do em LiCl e
LiO desencadeada por flutuagdes locais de composi¢do. Isso ¢ verdade mesmo em
temperaturas mais baixas, onde a decomposi¢do ¢ termodinamicamente (mas nao
necessariamente cineticamente) favoravel.

Em principio, também pode-se considerar outro mecanismo, comecando com o
Caminho S1. No entanto, isso ¢ ainda mais improvavel, pois a concentracao de equilibrio da

vacancia de 02~ é geralmente muito baixa [40].
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3.5 ESTABILIDADE SOB GRADIENTES DE CONCENTRACAO

Outro fator que pode causar mudangas significativas na composi¢ao local e levar a
nucleagdo e crescimento de fases ricas em cloro ou em oxigénio (vide Figura 20) ¢ a alta
concentragdo de vacancias de Li* e Cl™. Em condi¢bes “normais”, isso nio é uma
preocupacdo, porque a propor¢ao estimada de defeitos de Schottky de LiCl por foérmula
unitaria é baixa, em torno de 10~7. No entanto, a volatilizagdo de litio e cloro pode criar
vacancias de Li*t e Cl™ nas camadas mais externas do grio, em uma concentra¢do além
daquela dos defeitos de Schottky de LiCl. Nesse caso, as vacancias em excesso tendem a se
difundir para dentro (ou, equivalentemente, os ions Li* e Cl™ se difundem para fora) até que
o gradiente de concentracdo seja eliminado. Nos calculamos as escalas de tempo de tal
processo para investigar se ele é relevante em temperaturas baixas, onde Li;OCl ¢
termodinamicamente propenso a se decompor em LiCl e Li,0. A difusdo da vacancia Cl™ ¢ a
etapa determinante do processo, uma vez que ela tem uma energia de migragdo de Gibbs
muito maior do que a vacancia Li*. Assim, a escala de tempo do processo global pode ser

derivada analisando apenas a difusdo de vacancias de CI™, como feito a seguir.

@O O 9 0 9|0 O o

(@) (b)
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Figura 20: Representacao das fases ricas em cloro (oxigénio). (a) Vacancia de oxigénio
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representada pela circunferéncia branca. O cloro vizinho ocupa o sitio vazio e o oxigénio
proximo ocupa o sitio deixado pelo cloro. (b) Acumulo de cloro (oxigénio) na regido

delimitada pelo contorno azul (rosa) devido a migragdo para o sitio vazio.
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Nosso modelo ¢ baseado nas seguintes premissas: (1) Os saltos das vacancias de C1~
ndo estdo correlacionadas e ndo sdo afetadas pelas vacancias de Li*; (2) a difusividade D
das vacancias Cl™ é uma fungdo da temperatura T, mas ndo varia com o tempo, posi¢cao ou
concentragdo; (3) os graos sao esféricos com didmetro 2R = 50 nm, conforme observado em
imagens de microscopia [68]; (4) a concentragdo inicial dentro do grdo, em qualquer
temperatura, ¢ n¢;(r,t = 0,T) = 1077 vacancias por formula unitaria, conforme indicado por
Mouta et al. [40]; (5) a volatilizacdo continua a ocorrer durante o processo de difusdo, a uma
taxa tal que a concentragdo de vacancias de CI™ na superficie do grao permanece fixa em
Na(r =R, t,T) = Ncysurs = 1073 vacéncias por formula unitaria; (6) & medida que o tempo
decorrido t vai para o infinito, o perfil de concentracdo 7 (7,t,T) dentro do grdo se
aproxima do valor homogéneo 1¢;(1,t = o, T) = ¢ surs; € (7) outros efeitos de superficie
podem ser negligenciados. Nessas condicdes, o perfil de concentragdo pode ser obtido

resolvendo-se de forma analitica [69] a equacao de difusdo

e (r,t,T)
Jt

(71)
= D¢ V2ne (r,t,T)

usando os valores D;(T) dependentes da temperatura, obtidos na eq. (70), para obter valores
numéricos.

Para a temperatura de 550 K (ou seja, imediatamente antes do ponto de fusdo), a
difusdo da vacancia de Cl™ ¢ rapida e a homogeneidade ¢ alcancada em ~1 min como mostra
a Figura 21a. Para 400 K, a taxa de difusdo diminui significativamente: sdo necessarias ~5 h
para que as camadas mais externas (~ 2,5 nm) atinjam valores de concentra¢do proximos a
Neusurs (Figura 21b). A 350 K, a difusdo € desprezivel para fins praticos, uma vez que levaria
cerca de 10 dias para as camadas mais externas atingirem a concentragio 7¢;s,rr (Figura
21c). Note que a espessura da camada mais externa corresponde a apenas trés camadas
atomicas de Cl. Portanto, nas temperaturas operacionais tipicas das LIBs (abaixo de ~335 K),

a difusdo de CI™ pode ser desprezada.
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log of vacancy concentration log of vacancy concentration log of vacancy concentration

Figura 21: Evolugdo temporal do perfil de concentracdo de vacancia de Cl” para um grao de
diametro 2R = 50 nm e concentragdo inicial na (r, t = 0, T) = 1077, para diferentes
temperaturas (a) T = 550 K, (b) T =400 K e (c¢) T =350 K. Cada setor em um determinado
circulo ¢ um grafico de contorno do perfil de concentragao no tempo decorrido rotulado na

temperatura T. O tempo evolui no sentido anti-horario.

Mesmo a 400 K, ndo se espera que a difusdo de CI™ seja um problema, pois o
material normalmente ndo permanece nessa temperatura pelo tempo necessdrio para que a
difusdo vé além de algumas células unitarias. Embora a operagdo da bateria possa se estender
por varias horas, essa temperatura estd além das temperaturas normais de operagdao das LIBs.
Além disso, essa temperatura ndo ¢ alta o suficiente para que ocorra uma volatilizagao
significativa de LiCl. Nesse caso os gradientes de concentragcdo sdo moderados e a difusdo
mais lenta. Os resultados acima indicam que Liz OCl deve ter boa estabilidade abaixo de

~ 400 K sob gradientes de concentracio.

3.6 ESTABILIDADE SOB TENSOES DE CELULA

Considerando a aplicac¢do de Li;OCl como um eletrolito sélido, € essencial investigar
sua estabilidade sob tensdes elétricas tipicas de célula de bateria. Assim, calculamos o tempo
médio (t) que leva para uma vacancia Cl~ percorrer uma distancia d em funcdo da
temperatura T, quando submetida a uma tensdo constante da célulade V = 3,7V,

Ld (72)
Ve

(t) =
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onde L ¢ a espessura do eletrélito LizOCl. Foi assumido que L = 10 um, que ¢ a espessura
aproximada necessdria para uma densidade de energia 50% acima daquela de uma célula
convencional com eletrolito liquido [70]. Para simplificar o modelo, tratamos o eletrélito
como um meio continuo e desprezamos os efeitos de contorno de grao.

Conforme mostrado na Figura 22a, em temperaturas operacionais tipicas das LIBs
(abaixo de ~ 335 K), a distancia percorrida por vacancias Cl~ ¢ insignificante na escala de
tempo de uma tUnica descarga (diferente das vacincias Lit, que podem viajar algumas
centenas de nanometros em menos de 1 ms na mesma faixa de temperatura; ver Figura 22b).
Apenas para temperaturas acima de 450 K essa distancia de migragdo excede algumas células
unitarias na escala de tempo de descarga. Portanto, Li;OCl apresenta boa estabilidade sob
tensdes de célula em temperaturas abaixo de ~ 450 K. Por outro lado, para temperaturas
proximas ao ponto de fusdo (500 K < T <550 K), as vacancias Cl™ podem viajar dezenas de
nandmetros em questdo de minutos. Nessas condic¢oes, as vacancias de ions de €I~ podem se
acumular nas superficies do dnodo e do catodo, respectivamente, durante a descarga nesta
faixa de temperatura. No entanto, ¢ provavel que tal processo seja autolimitado, pois o
gradiente de concentragdo proximo aos eletrodos diminui o fluxo das vacancias de Cl™ até
que o equilibrio seja alcangado. No entanto, as vacancias de ions Li* e Li* também devem se
acumular nas superficies do anodo e do catodo, respectivamente, durante a descarga[70,71].
Assim, embora um estudo anterior tenha previsto que Li;OCl é termodinamicamente estavel
em temperaturas acima de ~ 480 K [43], tais alteragdes locais na composicdo podem ter o
papel de forca motriz para a decomposi¢do irreversivel de Li;OCl nessas interfaces,
provavelmente em LiCl no lado do anodo e LiClO, (ou talvez ClO, gasoso) no lado do
catodo, conforme estimado a partir de diagramas de fase teoricos [72,73]. Estes subprodutos
sdo indesejados, pois tanto LiCl quanto LiClO, tém baixa condutividade [74,75] e
contribuiriam para o aumento da resisténcia da célula, enquanto o ClO, ¢ um gas bastante
instavel e perigoso. Portanto, temperaturas da célula acima de 500 K podem deteriorar o
eletrolito Liz OCl, causando um declinio no desempenho da célula — e, talvez, comprometendo
sua seguranca. No entanto, essas temperaturas s3o muito superiores a temperatura de operacao
das LIBs e devem ser evitadas em qualquer caso, porque muitos catodos comerciais também

se deterioram nessa faixa de temperatura [76,77].
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Figura 22: Tempo médio que uma (a) vacincia de Cl" ou (b) vacancia de Li" leva para

percorrer uma certa distdncia em fun¢do da temperatura em um LizOCl de 10 um de espessura

sob o gradiente de potencial elétrico de 3,7 V. Os valores para as vacincias de Li" foram

calculados substituindo pici por pii na eq. (72).
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4 CONCLUSAO

O eletrolito solido Li;OCl apresenta boa estabilidade cinética abaixo de 400-450 K
devido a flutuagcdes locais de composi¢ao, além de transporte lento de anions sob gradientes
de concentracdo ou voltagens de células tipicas. Portanto, as faixas de temperatura cinética (0
K a 400-450 K) e termodinamica (~ 480 K a 550 K) estabilidades, combinadas, cobrem quase
todas as temperaturas onde este material ¢ solido (0 a 550 K). E até possivel que a estreita
faixa de temperaturas entre as duas faixas de estabilidade seja desprezivel ou nula, pois 480 K
¢ um limite superior [43]. Os resultados obtidos aqui esclarecem por que a decomposi¢ao
espontanea de Li3OCI em LiCl e Li2O ndo ¢ observada experimentalmente em nenhuma
temperatura.

O presente estudo também revela que a estabilidade cinética de anti-perovskitas esta
intimamente relacionada aos seus mecanismos de transporte de anions e as correspondentes
energias de migracgdo, investigados aqui pela primeira vez. No Liz;OCl, o mecanismo de
transporte de longo alcance energeticamente mais relevante ¢ a migragdo de vacancia de Cl~
entre vértices de células vizinhas, ao longo da direcdo [100]. Além disso, a tendéncia de
mobilidade observada entre as trés possiveis vacancias no Li;OCl é pu;; > We > Ho. Embora
este estudo ndo inclua os ions Br~, por serem mais pesados ¢ maiores que os ions do Cl~,
eles deveriam ter uma mobilidade menor do que os ultimos. Assim, independentemente de os
ions Br~ serem mais ou menos moéveis do que os fons 0?~, espera-se que a faixa de
temperatura em que Li;OBr ¢ cineticamente estdvel seja ainda mais ampla do que para o
Li;OCL.

Destacamos que, embora a tendéncia de mobilidade p;; > pe > o observada no
LizOCl pudesse ser esperada com base em argumentos qualitativos, o presente estudo fornece
valores reais, em funcdo da temperatura. Estes permitiram uma estimativa quantitativa da
faixa de temperatura de estabilidade cinética deste material, estabelecendo faixas de
temperatura que devem ser evitadas durante os tratamentos térmicos utilizados na pesquisa ou
pré-processamento do material, bem como durante o funcionamento da célula. Além disso, a
relevancia evidenciada do transporte de anions na estabilizagdo cinética de Li;OCl indica que
o conhecimento de suas propriedades de transporte pode fornecer informagoes tUteis sobre a
estabilidade cinética de outros materiais de bateria também, especialmente outros eletrolitos
solidos previstos como termodinamicamente instaveis. E importante notar que conhecer a

faixa de temperatura segura que o material de uma bateria pode sofrer sem se degradar ¢ uma
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informacao valiosa tanto para experimentais quanto para a industria. Além disso, esperamos
que nossos resultados estimulem investigacdes atomisticas sobre como os protons afetam as
propriedades de transporte de anions - e, portanto, a estabilidade cinética - das fases
hidratadas de Li;OCl, ou seja, Liz_,H,0X, para as quais os experimentos mostram
decomposi¢cdo mediante exposicdo a umidade do ar. Acreditamos que as propriedades de
transporte de cations diferentes do ion de trabalho também podem ser relevantes e dignas de

estudo em alguns materiais de bateria.
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