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Введение 

Диссертация посвящена теоретическому исследованию реакции 

интеркаляции катионов различной природы в различные катодные материалы 

с помощью методов классической молекулярной динамики (МД) и теории 

функционала электронной плотности (DFT). 

Актуальность работы, определяется тем, что явление обратимой 

электрохимический интеркаляции положено в основу работы металл-ионных 

аккумуляторов [1]  – наиболее востребованных химических источников тока 

на сегодняшний день. Знание энергетического профиля процессе переноса 

иона через межфазную границу электрод/электролит в процессе интеркаляции 

ионов в катодные материалы важно для разработки металл-ионных 

аккумуляторов c повышенной скоростью заряда-разряда. Построение 

детальной молекулярной картины процесса осложняется образованием на 

поверхности катода катодно-электролитного слоя (КЭС), структура которого 

зависит от состава электролита [2–6], материала катода [7]  и условий 

циклирования [5,8,9], а толщина варьируется в широком диапазоне от 1 до 20 

нм [3,10,11]. Тем не менее, электрохимическую интеркаляцию ионов в 

катодный материал в общем случае можно разделить на 4 стадии: 

 Перенос иона из объема электролита к межфазной границе 

КЭС/электролит, сопровождающийся частичной десольватацией иона 

при адсорбции на поверхности КЭС; 

 Перенос адсорбированного иона внутрь КЭС; 

 Транспорт иона через КЭС до адсорбированного состояния на 

поверхности катодного материала; 

 Внедрение иона из адсорбированного состояния внутрь решетки 

катодного материала. 
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 Однако до сих пор нет полной ясности, какая из этих стадий является 

лимитирующей. 

Стадия десольватации ионов лития. Экспериментальные значения 

энергетического барьера интеркаляции в катодные материалы LiMn2O4, 

LiCoO2, LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 в системах с карбонатными электролитами 

составляет 0.5-0.6 эВ [12–14]. Активационный барьер существенно снижается 

до 0.2-0.3 эВ при переходе к водным электролитам [15,16]. Существенная 

зависимость барьера от растворителя и слабое влияние материала катода 

позволяет предположить, что десольватация является лимитирующей стадией. 

Однако, достоверно установить это экспериментально с помощью 

импедансной спектроскопии затруднительно. Решение данной задачи 

возможно с помощью атомистического моделирования. Однако, большинство 

работ посвящено моделированию интеркаляции на поверхности различных 

анодных материалов (графит [17,18], литий [19], кремний [20]). Интеркаляция 

ионов лития в катодные материалы из карбонатных и водных электролитов 

ранее не моделировалась. 

Стадия переноса иона лития на границе фаз катод/КЭС. Влияние КЭС на 

кинетику и термодинамику межфазного переноса заряда изучено 

недостаточно [1]. Согласно современным представлениям, КЭС имеет 

двухслойную структуру [1,21]: внутренний слой, граничащий с катодным 

материалом, имеет мозаичную структуру и состоит их неорганических 

нанокристаллических компонентов; внешний слой состоит из органических 

продуктов окисления электролита. Среди неорганических компонентов КЭС 

обнаруживают Li2CO3, LiF, Li2O, LiOH [21,22]. Катодный электролитный слой, 

обогащенный компонентой LiF, представляет большой интерес для 

разработки Li-ионных аккумуляторов с улучшенной циклической  

стабильностью [23,24]. Это связано с высокой катодной и анодной 

стабильностью (0-6.4 В относительно Li/Li+ [25]), а также большой шириной 

запрещенной зоны LiF (>10 эВ [26,27]), что позволяет эффективно 
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блокировать перенос электронов через КЭС и ингибировать 

электрохимическое разложение электролита. В этой связи, исследование 

ионного транспорта через слой LiF является актуальным. Ранее с помощью 

метода DFT подробно исследована химия дефектов и механизм объемной 

диффузии Li+ в LiF, установлены миграционные барьеры диффузии [28–30]. 

Однако, особенности транспорта ионов на границе фаз катод/LiF не изучались. 

Проблема интеркаляции ионов Mg2+ в аналоги берлинской лазури. 

Перспективным направлением являются пост-литий-ионные технологии с 

использованием двухзарядных ионов магния в силу высокой теоретической 

ёмкости магниевого анода (~3800 мА·ч/см³) [31] и распространенностью Mg в 

земной коре. Особый интерес представляют водные электролиты, 

исключающие риски возгорания и удешевляющие аккумулятор [32]. Однако 

реализация магниевых систем требует разработки новых катодных 

материалов, способных обеспечить обратимую интеркаляцию Mg²⁺. В 

качестве таких материалов рассматриваются металл-органические каркасные 

структуры типа аналогов берлинской лазури (АБЛ) (AxB[Fe(CN)6]y·nH2O), 

демонстрирующие уникальное сочетание доступности синтеза, высокой 

ионной проводимости и стабильности в водных средах [33]. Однако 

результаты экспериментальных исследований интеркаляции Mg2+ в подобные 

структуры противоречивы. 

В работах [16,34] заявляется об электрохимической интеркаляции Mg²⁺ 

в никельсодержащие гексацианоферраты из водных растворов, однако 

отсутствуют прямые доказательства в виде элементного анализа или 

структурных характеристик интеркалатов. При использовании органических 

электролитов не наблюдается обратимой интеркаляции ионов Mg²⁺ в 

гексацианоферраты никеля и железа [16,35]. В работе [36] для Fe-, Cu- и Ni-

содержащих АБЛ в водных растворах магниевых солей зафиксирован 

характерный электрохимический отклик, традиционно ассоциируемый с 

интеркаляцией Mg2+. Однако энергодисперсионная рентгеновская 
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спектроскопия не обнаруживает присутствия магния в объёме материала, что 

позволило выдвинуть альтернативную гипотезу - наблюдаемая интеркаляция 

соответствуют внедрению протонов, образующихся вследствие диссоциации 

воды. Возможность наличия термодинамических ограничений на 

интеркаляцию Mg2+ в АБЛ из водных электролитов может быть проверена 

методом DFT путем расчета потенциала интеркаляции. Однако, ранее это не 

было сделано. 

Целью данной работы является установление количественных 

взаимосвязей между природой растворителя, атомарной структурой катода и 

энергетико-кинетическими параметрами интеркаляции катионов. Для её 

достижения решались следующие задачи: 

1. Расчет энергетического профиля реакции интеркаляции иона Li⁺ из воды 

и пропиленкарбоната в решетку катодного материала LiCoO2; 

2. Расчет миграционных барьеров на границе фаз LiMn2O4/LiF; 

3. Расчет профиля электрического потенциала и распределений 

заряженных дефектов на границе фаз LiMn2O4/LiF, установление 

взаимосвязи с гетерогенным транспорт ионов Li+; 

4. Расчет потенциалов интеркаляции катионов K⁺, Mg²⁺ и H⁺ в 

гидратированные гексацианоферраты железа и меди. 

Научная новизна: 

1. Получен профиль свободной энергии реакции интеркаляции иона Li+ из 

водного и пропиленкарбонатного раствора в кристаллическую решетку 

катода LiCoO2. Энергетический барьер, связанный с частичной 

десольватацией иона при адсорбции на поверхности катода, составляют 

0.25 эВ и 0.45 эВ в воде и пропиленкарбонате соответственно. Барьер 

встраиванию иона в решетку – 0.2 эВ и 0.1 эВ в воде и 

пропиленкарбонате соответственно. 
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2. Установлены миграционные барьеры при транспорте Li+ через 

межфазную границу LiMn2O4(001)/LiF(001) по вакансионному 

механизму. Показано, что при приближении к поверхности катода 

барьеры в фазе LiF не превышают объемные значения. 

3. Получены распределения концентраций доминирующих заряженных 

дефектов на границе фаз LixMn2O4/LiF при варьируемом 

стехиометрическом параметре x от 0 до 1. Показана низкая 

концентрация литиевых вакансий в фазе LiF вблизи поверхности катода, 

указывающая на замедленный транспорт Li+ через катодно-

электролитный слой LiF. 

4. Найдены наиболее стабильные положения катионов K+, Mg2+ и H+ в 

дефектном гидрированном гексацианоферрате меди. Mg2+ занимает 

центр вакансии комплекса Fe(CN)6, K+ располагается в центре грани 

малого куба, итеркалированный протон образует ион H3O+ на месте 

одной из свободных молекул воды. 

5. Дано объяснение невозможности интеркаляции Mg2+ в АБЛ из водных 

электролитов. Потенциал интеркаляции Mg2+ в гексацианоферрат 

железа меньше катодного предела стабильности воды. Потенциал 

интеркаляции Mg2+ в гексацианоферрат меди лежит в области 

стабильности воды, однако имеет более отрицательное значение по 

сравнению с протоном, что указывает на преимущественную 

интеркаляцию протонов из водных Mg-содержащих растворов. 

Теоретическая и практическая значимость: 

Во второй граве показано, что структура и величина энергетического 

барьера интеркаляции зависит от природы растворителя. Этот результат 

расширяет представление о влиянии электролита на процесс 

электрохимической интеркаляции, и может быть использован для более точно 

и направленно подбора компонентного состава электролита для 

аккумуляторов.  



9 
 

Во третьей главе показано, что наличие границ зерен и структурных 

дефектов в КЭС критически важно для обеспечения быстрой интеркаляции на 

границе раздела КЭС/катодный материал. Этот вывод создает теоретическую 

основу для направленного дизайна КЭС не только с целью предотвращения 

переноса электронов через ТЭС/КЭС и ингибирования электрохимического 

разложения электролита, но и с целью улучшения скорости зарядка-разряда 

аккумуляторов.  

В четвертой главе показано, что интеркаляция ионов Mg2+ из водных 

растворов в гидратированный гексацианоферрат железа неосуществима, а в 

случае гидратированного гексацианоферрата меди доминирующим процессом 

является интеркаляция протонов, что согласуется с выводами работы [36]. 

Этот результат позволяет объяснить экспериментальные наблюдения и внести 

ясность в дискуссионный вопрос электрохимической интеркаляции ионов 

Mg2+ в АБЛ.   

В целом, результаты моделирования расширяют существующие 

представления о гетерогенном переносе заряда в сложных электрохимических 

системах, и могут быть использованы для построения феноменологических 

теорий и интерпретации различных экспериментов. 

Методология и методы исследования: 

 В работе использовались такие методы атомистического 

моделирования, как классический метод молекулярной динамики и метод 

теории функционала электронной плотности.  

Для нахождения энергетических барьеров интеркаляции ионов Li+ из 

воды и пропиленкарбоната в LiCoO2 рассчитывался потенциал средней силы 

(ПСС) с нахождением оптимальной траектории интеркаляции с помощью МД. 

Для расчета энергетических барьеров вакансионных перескоков иона Li+ 

на границе раздела фаз LiMn2O4/LiF использовался метод упругих лент в 

комбинации с DFT. Для нахождения работ выхода и скачка потенциала на этой 
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же межфазной границе использовался метод DFT. Для исследования 

распределения потенциала и концентраций заряженных дефектов 

использовалась модель Пуассона-Ферми-Дирака.  

Для расчета потенциалов интеркаляции ионов в АБЛ использовались 

DFT расчеты.  

Основные положения, выносимые на защиту: 

1. Энергетический профиль реакции интеркаляции Li+ из электролита в катод 

LiCoO2 через поверхность (012) имеет два барьера: первый барьер связан с 

частичной десольватацией иона при адсорбции на поверхности катода, 

второй – с встраиванием иона в междоузлие решетки катода. 

Десольватационный барьер составляет 0.25 эВ и 0.45 эВ в воде и 

пропиленкарбонате соответственно. 

2. При переносе иона Li+ из модельного катодно-электролитного слоя LiF в 

катод LiMn2O4 по вакансионному механизму не наблюдается аномальных 

миграционных барьеров на границе раздела фаз, способных замедлить 

процесс интеркаляции. 

3. Возникновение положительного скачка электрического потенциала между 

LiF и катодом LiMn2O4 приводит к формированию области 

пространственного заряда с низкой концентрацией литиевых вакансий в 

фазе LiF вблизи поверхности катода, что замедляет транспорт лития через 

катодно-электролитный слой. 

4. Невозможность интеркаляции ионов Mg2+ в гексацианоферрат железа из 

водных растворов объясняется более отрицательным потенциалом 

интеркаляции магния по сравнению с катодным потенциалом разложения 

воды. Преимущественная интеркаляция протонов в гексацианоферрат 

меди из водных Mg-содержащих растворов связана с более 

положительным потенциалом интеркаляции H+ по сравнению с Mg2+. 
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Достоверность полученных результатов обеспечивается использованием 

хорошо апробированных методов атомистического моделирования, таких как 

метод МД и DFT, а также согласием ряда рассчитанных характеристик с 

литературными данными. Расчетные барьеры десольватации иона Li+ из воды 

и пропиленкарбонате согласуются с экспериментом. Миграционные барьеры 

ионов Li+ в объеме LiF, работа выхода и ширина запрещенной зоны для LiF и 

LiMn2O4 согласуются с результатами расчетов других авторов. Выводы о 

невозможности интеркаляции Mg2+ в АБЛ из водных электролитов на основе 

термодинамических расчетов интеркалатов согласуется с 

экспериментальными измерениями Никитиной и соавторов [36].  

Апробация 

Результаты диссертационной работы докладывались на следующих 

конференциях: 62-я всероссийская научная конференция МФТИ, конференция 

«Ломоносов-2020», XIV Международная научная конференция «Проблемы 

сольватации и комплексообразования в растворах», Школа-конференция для 

молодых ученых 2023: "Мобильные накопители энергии", 66-я Всероссийская 

научная конференция МФТИ, конференция с международным участием 

«Ионные проводники: от моделирования к эксперименту» - 2024. 

Результаты работы отмечены на конкурсе научных работ 62-й научной 

конференции МФТИ – 1 место.  

Личный вклад автора 

Постановка задач и интерпретация полученных результатов выполнена 

совместно с научным руководителем к.ф-м.н. Кисленко С.А. и к.ф.-м.н. 

Никитиной В.А. Экспериментальные значения активационных барьеров 

интеркаляции ионов лития из карбонатных электролитов в LiCoO2 получены 

И.С. Меренковым и В.А. Никитиной. Все остальные представленные в 

диссертации оригинальные результаты получены лично автором либо при его 

непосредственном участии. 
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Глава 1. Литературный обзор 

1.1 Электрохимическая интеркаляция, как фундаментальный процесс 

функционирования аккумуляторов 

Электрохимическая интеркаляция представляет собой процесс 

обратимого внедрения (интеркаляции) ионов или молекул в кристаллическую 

решетку твердого тела без существенного изменения его структуры. Этот 

процесс является основополагающим для работы большинства современных 

перезаряжаемых аккумуляторов, включая литий-ионные, натрий-ионные и 

другие типы электрохимических систем хранения энергии. Интеркаляция 

обеспечивает возможность многократного обратимого преобразования 

электрической энергии в химическую и обратно, что делает аккумуляторы 

ключевым элементом современных систем хранения энергии [37,38]. 

История изучения электрохимической интеркаляции началась в 1970-х 

годах, когда была продемонстрирована возможность создания 

перезаряжаемых источников тока на основе интеркаляции лития в дисульфид 

титана. Дальнейшие исследования привели к развитию современных литий-

ионных аккумуляторов, которые сегодня используются повсеместно — от 

портативной электроники до электромобилей и стационарных накопителей 

энергии  [37,39]. Значимость этого процесса подтверждается присуждением 

Нобелевской премии по химии в 2019 году за разработку литий-ионных 

аккумуляторов. 

С фундаментальной точки зрения, электрохимическая интеркаляция – 

это сложный многостадийный процесс, включающий перенос заряда на 

границе электрод/электролит, диффузию ионов в твердой фазе, структурные 

изменения и фазовые переходы в материале-носителе. Понимание этих 

процессов на молекулярном уровне является ключевым для разработки новых 

материалов с улучшенными характеристиками [40]. В последние годы 

значительный прогресс в этой области был достигнут благодаря развитию 
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современных экспериментальных методов и вычислительному 

моделированию [40,41]. 

Обычно электрохимическая интеркаляция рассматривается как процесс 

нескольких последовательных стадий. Во-первых, ионы (например, Li⁺, Na⁺) 

должны мигрировать через электролит к поверхности электрода. Затем 

происходит перенос заряда на границе электрод/электролит, 

сопровождающийся десольватацией ионов. После этого ионы диффундируют 

в структуру материала-хозяина, занимая определенные позиции в 

кристаллической решетке [39,40]. Параллельно с этим происходит 

компенсация заряда внедренных ионов за счет изменения валентного 

состояния атомов в структуре материала-хозяина, что обычно происходит 

путем восстановления переходных металлов при катодной интеркаляции или 

окисление при анодной [37,41]. 

В зависимости от типа материала-хозяина и внедряемых ионов, 

интеркаляция может протекать по различным механизмам. Для графита и 

других слоистых материалов характерна стадийная интеркаляция, при 

которой формируются упорядоченные структуры с определенной степенью 

заполнения [37]. Этот процесс можно представить следующей реакцией: 

𝑥𝐿𝑖ା + 𝑥𝑒ି + 𝐶 ↔  𝐿𝑖௫𝐶 (0 ≤  𝑥 ≤  1) (1) 

Для оксидов переходных металлов интеркаляция может сопровождаться 

более сложными структурными изменениями, включая изменение 

координационного окружения ионов металла, фазовые переходы и локальные 

деформации решетки [37]. Например, для слоистых оксидов типа LiCoO₂ 

процесс описывается реакцией: 

𝐿𝑖𝐶𝑜𝑂ଶ ↔ 𝐿𝑖ଵି௫𝐶𝑜𝑂ଶ + 𝑥𝐿𝑖ା + 𝑥𝑒ି (2) 

Термодинамика процесса интеркаляции определяется изменением 

свободной энергии Гиббса при внедрении ионов в структуру материала. 
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Потенциал интеркаляции/деинтеркаляции определяется природой материала-

хозяина, типом внедряемых ионов и степенью заполнения. 

Кинетика процесса интеркаляции зависит от нескольких факторов, 

включая коэффициент диффузии ионов в твердой фазе, сопротивление 

переноса заряда на границе электрод/электролит и особенности транспорта 

ионов в электролите [37,40]. Экспериментальные исследования показывают, 

что коэффициенты диффузии лития в графите составляют примерно 10-8-10-10 

см2/с, а в оксидах переходных металлов — 10-9-10-12 см2/с, что значительно 

ниже, чем в жидких электролитах (10-5-10-6 см2/с) [40].  

Очень важным аспектом является формирование поверхностных пленок 

на границе электрод/электролит, особенно твердоэлектролитного слоя (ТЭС) 

на анодах и катодно-электролитного слоя (КЭС) на катодах [42]. Эти пленки 

могут как препятствовать процессу интеркаляции, увеличивая сопротивление 

переносу заряда, так и способствовать ему, предотвращая дальнейшее 

разложение электролита и стабилизируя поверхность электрода. Понимание 

механизмов формирования и свойств этих пленок является одним из 

ключевых аспектов для разработки электродных материалов с улучшенными 

характеристиками. 

 

1.2 Основные катодные материалы 

1.2.1 Слоистые оксиды 

1.2.1.1 Кобальтит лития LiCoO2 

Кобальтит лития (LiCoO2) является фундаментальным катодным 

материалом, который лег в основу первых коммерческих литий-ионных 

аккумуляторов после его открытия группой Гуденафа в 1980 году  [43,44]. Это 

стало отправной точкой для развития целого класса катодных материалов - 

слоистых оксидов [45]. LiCoO2 обладает слоистой структурой типа α-NaFeO2 

(пространственная группа R-3m), в которой атомы кобальта и лития занимают 
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октаэдрические позиции в чередующихся слоях между плотноупакованными 

слоями кислорода. Такое расположение обеспечивает двумерные каналы для 

диффузии ионов лития, что определяет хорошие электрохимические 

характеристики материала. 

Несмотря на успешное применение в портативной электронике, LiCoO2 

имеет ряд существенных недостатков. Его практическая удельная емкость 

ограничена примерно 140 мАч/г, что составляет лишь половину от 

теоретической емкости (274 мАч/г) [46]. Это обусловлено структурной 

нестабильностью при сильном делитировании, когда степень извлечения 

лития превышает 0,5. При высоких степенях делитирования происходят 

необратимые фазовые переходы, сопровождающиеся значительными 

изменениями параметров решетки и выделением кислорода, что негативно 

влияет на безопасность и долговечность аккумуляторов [45]. 

Кроме того, высокая стоимость и токсичность кобальта, а также его 

ограниченные природные запасы стимулировали поиск альтернативных 

катодных материалов. Термодинамика интеркаляции лития в LiCoO2 связана 

с окислительно-восстановительными реакциями с участием кобальта 

(Co3+/Co4+). Кинетика транспорта ионов лития в структуре материала, в свою 

очередь, зависит от энергетических барьеров диффузии и взаимодействия 

между ионами лития и кристаллической матрицей кобальтита [47]. 

 

1.2.1.2 Модификации кобальтита лития 

Для преодоления ограничений LiCoO₂ были разработаны различные 

стратегии модификации и новые типы слоистых оксидов. Одним из наиболее 

перспективных направлений является частичное замещение кобальта никелем, 

марганцем и/или алюминием, что привело к созданию материалов типа NMC 

(LiNixMnyCo1-x-yO2) [48] и NCA (LiNi0.8Co0.15Al0.05O2) [49]. 
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Никель-обогащенные слоистые оксиды представляют новое поколение 

катодных материалов благодаря их высоким удельной емкости, плотности 

энергии, рабочему напряжению и более низкой стоимости по сравнению с 

LiCoO2 [50]. Замещение кобальта марганцем, алюминием и другими 

элементами помогает компенсировать потерю емкости и структурную 

деградацию, которые характерны для материалов с высоким содержанием 

никеля. Однако никель-содержащие материалы имеют свои проблемы, 

включая термическую нестабильность, склонность к образованию 

поверхностных примесей (NiO) и способность реагировать с компонентами 

электролита [51]. 

NCA - катоды стали коммерчески привлекательными благодаря более 

низкой стоимости и экологичности по сравнению с LiCoO2  [51]. Для 

достижения оптимальных характеристик NCA критически важно 

контролировать такие свойства, как микроструктура, морфология и размер 

частиц, что напрямую влияет на термодинамику и кинетику интеркаляции 

лития [51]. Разработка методов синтеза NCA направлена на получение 

материалов с однородным распределением элементов, минимальным 

количеством примесей и оптимальной морфологией частиц для улучшения 

циклической стабильности. 

Особый интерес представляют слоистые оксиды, обогащенные литием 

(например, обогащенный литием NMC). Эти материалы могут обеспечивать 

почти вдвое большую емкость (около 280 мАч/г) по сравнению с LiCoO2 [45]. 

Значительный прирост емкости связан с участием кислорода в окислительно-

восстановительных процессах, что открывает новые перспективы для 

повышения плотности энергии литий-ионных батарей [45]. Однако такие 

материалы сталкиваются с проблемами падения напряжения, миграции 

переходных металлов и ограниченной скорости заряда/разряда, которые 

необходимо решить для их коммерциализации. 
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Последние разработки включают создание монокристаллических NMC-

катодов, которые демонстрируют лучшую структурную стабильность и 

циклическую производительность по сравнению с традиционными 

поликристаллическими катодами [52]. Монокристаллическая морфология 

позволяет избежать проблем, связанных с границами зерен, включая 

ускоренную деградацию и образование микротрещин при циклировании. 

1.2.2 Шпинели типа LiMn2O4 

1.2.2.1 Шпинель LiMn2O4 

Шпинельные структуры представляют собой еще один важный класс 

катодных материалов для литий-ионных батарей. Стехиометрические 

шпинельные электроды LiM2O4 (где M = металлический катион) были 

открыты в 1980-х году группой Гуденафа в Оксфордском университете [53]. 

LiMn2O4 имеет кубическую структуру шпинели (пространственная группа 

Fd3m), где атомы кислорода образуют кубическую гранецентрированную 

упаковку, атомы марганца занимают октаэдрические позиции 16d, а атомы 

лития располагаются в тетраэдрических позициях 8a [54]. 

Такая структура обеспечивает трехмерные каналы для диффузии ионов 

лития, что является существенным преимуществом перед двумерными 

каналами в слоистых оксидах с точки зрения кинетики ионного транспорта 

[55]. Благодаря трехмерным каналам диффузии, шпинель LiMn2O4 

обеспечивает лучшую скорость заряда-разряда, чем слоистые структуры, 

однако имеет более низкую удельную емкость (теоретически около 148 мАч/г) 

[56]. 

LiMn2O4 привлекателен благодаря более низкой стоимости марганца по 

сравнению с кобальтом и никелем, а также лучшей экологической 

безопасности и термической стабильности [57]. Однако материал сталкивается 

с проблемой быстрой деградации емкости, особенно при повышенных 

температурах, что связано с несколькими факторами: растворением марганца 

через диспропорционирование Mn3+ (2Mn3+ → Mn2+ + Mn4+), эффектом Яна-
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Теллера при глубоком разряде, а также фазовыми переходами при 

циклировании [54,58]. 

Физико-химические свойства LiMn2O4, включая параметр решетки, 

размер частиц и электрохимические характеристики, существенно зависят от 

условий синтеза, особенно от температуры [59]. Высокотемпературный синтез 

(>800°C) обычно приводит к формированию стехиометрического LiMn2O4 с 

хорошей кристалличностью, но крупными частицами, тогда как 

низкотемпературные методы дают более мелкие частицы, но часто с 

дефектами и отклонениями от стехиометрии [57,59]. 

 

1.2.2.2 Модификации и похожие материалы 

Для преодоления недостатков стандартного LiMn2O4 существуют 

различные стратегии модификации. Высокое предельное напряжение (>4.3 В) 

может увеличить удельную емкость, но это приводит к ускоренной деградации 

из-за усиления растворения марганца, структурной нестабильности и 

побочным реакциям на границе электрод-электролит [54]. Для повышения 

стабильности при высоких напряжениях применяются различные подходы, 

включая поверхностные покрытия, допирование и модификацию электролита. 

Допирование LiMn2O4 различными элементами (Al, Mg, Cr, Ni, и др.) 

является эффективным способом стабилизации структуры и уменьшения 

степени растворения марганца [57]. Например, замещение части марганца 

никелем приводит к формированию высоковольтной шпинели LiNi0.5Mn1.5O4, 

которая имеет рабочее напряжение около 4.7 В относительно Li/Li⁺ и 

демонстрирует лучшую стабильность благодаря отсутствию Mn3+ [57]. 

Эволюция шпинельных структур привела к разработке частично 

разупорядоченных систем типа Li2MnNiO4 [58]. При температурах синтеза 

около 400°C шпинельная и слоистая (LiMO2) структуры конкурируют, что 
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используется для создания высокоемких композитных катодов с 

контролируемой степенью разупорядоченности [58]. 

Другие модификации включают создание композитов с углеродными 

материалами для улучшения электронной проводимости, а также покрытие 

поверхности защитными слоями (Al2O3, ZnO, AlF3, и др.) для предотвращения 

нежелательных реакций с электролитом [54,57]. Эти модификации 

значительно влияют как на термодинамику, так и на кинетику процессов 

интеркаляции/деинтеркаляции [54]. 

Важно отметить, что LiMn2O4 также нашел применение в системах 

электрохимического извлечения лития благодаря высокой селективности к 

ионам Li⁺ и стабильности по сравнению с другими катодами литиевых батарей 

[55]. Это демонстрирует потенциал материала не только в энергетике, но и в 

технологиях переработки ресурсов. 

 

1.2.3 Пост-литий-ионные катодные материалы 

1.2.3.1 Металл-органические каркасы 

Металл-органические каркасы (МОК) представляют собой класс 

пористых материалов с потенциалом применения в качестве катодов для 

металл-ионных батарей [60]. МОК состоят из металлических узлов, 

соединенных органическими лигандами, что создает кристаллическую 

структуру с регулируемым размером пор, большой площадью поверхности и 

разнообразной функциональностью. 

Уникальные свойства МОК включают структурную гибкость, 

возможность точной настройки как металлических центров, так и 

органических лигандов, а также потенциально высокую емкость благодаря 

участию обоих компонентов в редокс-процессах.  

Однако МОК сталкиваются с проблемами низкой электронной 

проводимости, что ограничивает их практическое применение [60]. Для 
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преодоления этого недостатка разрабатываются такие производные, как 

карбонизированные МОК, которые сохраняют наноструктуру исходного 

материала, но обладают улучшенной электронной проводимостью благодаря 

образованию углеродной матрицы. 

Термодинамика и кинетика интеркаляции ионов в МОК существенно 

отличаются от традиционных неорганических катодов из-за уникальной 

структуры и химии этих материалов [60]. Открытая каркасная структура 

позволяет интеркалировать не только Li⁺, но и более крупные ионы, такие как 

Na⁺, K⁺, Mg2+, что делает МОК перспективными для пост-литиевых систем. 

 

1.2.3.2 Аналоги берлинской лазури 

Аналоги берлинской лазури (АБЛ) с общей формулой 

AxM[M'(CN)6]y·nH2O, где A – щелочной металл, M и M' – переходные металлы 

(например, Fe, Mn, Co, Ni, Cu), являются разновидностью МОК для пост-

литий-ионных систем [61]. АБЛ привлекают внимание благодаря доступности 

исходных компонентов, простому синтезу, пористой структуре и высокой 

теоретической емкости. 

АБЛ обладают открытой каркасной структурой с трехмерными 

каналами, что обеспечивает эффективную интеркаляцию и деинтеркаляцию 

крупных щелочных ионов, таких как Na⁺ и K+ [61].  

Несмотря на значительный потенциал, практическое применение АБЛ 

сталкивается с проблемами, которые ограничивают их производительность 

[61]. Эти проблемы включают наличие структурных дефектов (вакансий 

[M'(CN)6]), присутствие координированной и кристаллизационной воды, 

которая может вызывать побочные реакции, а также ограниченную 

электронную проводимость [62]. 

Для преодоления этих ограничений разрабатываются различные 

стратегии улучшения, включая оптимизацию методов синтеза для 
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уменьшения количества дефектов и воды, создание композитов с 

электропроводящими материалами, а также химическую модификацию для 

повышения структурной стабильности [61]. Эти подходы позволяют улучшить 

как термодинамические, так и кинетические характеристики АБЛ. 

Калий-ионные батареи представляют собой перспективную технологию 

для крупномасштабного накопления энергии благодаря обильным ресурсам и 

низкой стоимости калия. Среди различных катодных материалов АБЛ 

считаются одними из наиболее подходящих для таких аккумуляторов 

благодаря их относительно простому и экономичному синтезу и открытой 

трехмерной структуре, способствующей быстрой интеркаляции ионов K+ без 

значительного расширения объема [63]. 

Одним из дискуссионных дискуссионных вопросов в области 

применения АБЛ в качестве катодных материалов является возможность 

обратимой интеркаляции ионов Mg2+. В научной литературе представлены 

противоречивые данные по этому вопросу. 

Например, в исследованиях [16,34] сообщается об успешной 

интеркаляции магния в гексацианоферрат никеля из водного электролита, но 

отсутствует элементный анализ, подтверждающий наличие Mg в 

интеркалатах. При использовании органических электролитов Mg2+ не 

интеркалирует в гексацианоферраты никеля и железа [16,35]. В более поздней 

работе [36] обнаружен электрохимический сигнал интеркаляции в Mg-

содержащем водном электролите для гексацианоферратов железа, меди и 

никеля, но энергодисперсионная рентгеновская спектроскопия не обнаружила 

магний в катодах. Предполагается, что это связано с внедрением протонов, 

возникающих при диссоциации воды. В недавнем исследовании [64] заявлена 

об успешная интеркаляция Mg в гексацианоферрат меди, подтвержденная 

рентгеновской фотоэлектронной спектроскопией, однако этот метод 

относится к методам поверхностного анализа, и не позволяет надежно судить 

об интеркаляции магния в объем частиц. В работе [16] предполагается, что 
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сложность интеркаляции Mg2+ из органических электролитов может быть 

связана связана с кинетическими активационными барьерами на границе фаз, 

хотя причина может быть и термодинамической:  если потенциал 

интеркаляции H+ выше потенциала интеркаляции Mg2+, в катодный материал 

будут внедряться преимущественно протоны [65,66]. 

 

1.3 Влияние растворителя на интеркаляцию 

1.3.1 Классические карбонатные электролиты 

Карбонатные электролиты являются стандартом для коммерческих 

литий-ионных батарей благодаря их хорошей электрохимической 

стабильности, высокой ионной проводимости и способности формировать 

стабильный защитный слой на поверхности электродов. Типичный электролит 

состоит из литиевой соли (чаще всего LiPF6) и смеси циклических карбонатов 

(этиленкарбонат, пропиленкарбонат) с высокой диэлектрической 

проницаемостью и линейных карбонатов (диметилкарбонат, диэтилкарбонат, 

этилметилкарбонат) с низкой вязкостью [67]. Такая комбинация позволяет 

оптимизировать свойства электролита, включая растворимость соли, ионную 

проводимость, вязкость и температурный диапазон работы. 

Термодинамика взаимодействия электролита с катодными материалами 

определяется окислительно-восстановительными потенциалами компонентов 

электролита и поверхностной энергией материала катода [68].  Кинетика 

транспорта ионов лития зависит от вязкости электролита, степени 

диссоциации соли, сольватационной структуры и взаимодействия на границе 

электрод-электролит [47]. 

Существенным ограничением карбонатных электролитов является их 

ограниченная электрохимическая стабильность при высоких потенциалах 

(более 4.3-4.5 В относительно Li/Li⁺), что может приводить к окислительному 

разложению растворителя на поверхности высоковольтных катодов, таких как 
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LiNi0.5Mn1.5O4 или NMC [68]. Это разложение не только потребляет 

электролит, но и может приводить к формированию нестабильного катодно-

электролитного интерфейса, что негативно влияет на производительность и 

долговечность аккумулятора. 

 

1.3.2 Катодно-электролитный слой 

Катодно-электролитный слой (КЭС) играет критическую роль в 

стабильности и производительности литий-ионных батарей, особенно при 

использовании высоковольтных катодов. Термическое окно стабильности 

современных коммерческих карбонатных электролитов уже недостаточно для 

удовлетворения постоянно растущих требований к рабочему напряжению 

катодов высокой плотности энергии [68]. Поэтому критически важно 

сформировать прочный катодно-электролитный интерфейс для 

высоковольтных катодов, чтобы отделить электролиты от активных катодных 

материалов и тем самым подавить побочные реакции [68]. 

КЭС формируется в результате окислительного разложения 

компонентов электролита на поверхности катода при высоких потенциалах. 

Состав и свойства КЭС зависят от материала катода, состава электролита и 

условий циклирования [68]. Идеальный КЭС должен быть ионно-

проводящим, но электронно-изолирующим, механически и химически 

стабильным, а также достаточно тонким, чтобы не создавать значительного 

сопротивления для транспорта ионов. 

КЭС представляет собой многослойную структуру, состоящую из 

внутреннего неорганического слоя, формирующегося за счет разложения 

солей электролита (например, LiPF6) и содержит соединения типа LiF, Li2CO3, 

Li3PO4, Li2O [42]. Этот слой обеспечивает ионную проводимость и блокирует 

электронный перенос. Внешний органический слой имеет пористую структуру 

и включает полимерные продукты окисления растворителей (EC, DMC) и 
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органические добавки [42]. Общая толщина КЭС обычно варьируется от 1 до 

5 нм, что значительно усложняет его анализ [69]. 

Формирование стабильного КЭС особенно важно для высоковольтных 

катодов, таких как NMC и LNMO (LiNi0.5Mn1.5O4), где рабочий потенциал 

превышает окно стабильности большинства карбонатных электролитов [68]. 

Для улучшения стабильности КЭС используются различные подходы, 

включая добавки в электролит (например, фторированные карбонаты, 

сульфоны), высоконцентрированные электролиты, ионные жидкости, а также 

функциональные поверхностные покрытия катодных материалов [68]. 

1.3.3 Водные электролиты и их преимущества 

Водные электролиты представляют интерес как альтернатива 

органическим электролитам как более безопасные, дешевые и экологичные. 

Например, водные цинк-ионные батареи, помимо безопасности и 

экологичности, обладают значительным потенциалом для 

крупномасштабного хранения энергии [70]. Однако быстрая деградация 

емкости, связанная с растворением активных катодных материалов, 

препятствует развитию этого типа аккумуляторов [70]. 

В случае натрий-ионных батарей, АБЛ показывают хорошую 

совместимость с водными электролитами благодаря их открытой каркасной 

структуре [61]. Однако применение водных электролитов ограничено узким 

электрохимическим окном стабильности воды и возможными побочными 

реакциями с электродными материалами, такими как восстановление воды на 

аноде и выделение кислорода на катоде. 

Основные преимущества водных электролитов включают высокую 

безопасность (негорючесть и нетоксичность), низкую стоимость и 

экологичность, высокую ионную проводимость (обычно на 1-2 порядка выше, 

чем у органических электролитов), а также простоту производства и 

отсутствие необходимости сборки ячеек в сухих условиях [61,70]. 
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Для расширения электрохимического окна водных электролитов и 

улучшения их совместимости с электродными материалами исследуются 

различные подходы, включая использование водных электролитов с высокой 

концентрацией соли, органическими добавками, а также локализованных 

высококонцентрированных водных электролитов [61,70] . Эти модификации 

могут значительно влиять как на термодинамику (через изменение 

расширение электрохимического окна стабильности), так и на кинетику (через 

влияние на сольватационную структуру и транспортные свойства) 

электрохимических процессов. 

1.4 Влияние типа иона на интеркаляцию 

Природа интеркалируемого иона (Li⁺, Na⁺, K⁺, Mg²⁺, Ca²⁺ и др.) оказывает 

существенное влияние на термодинамику и кинетику процессов 

интеркаляции/деинтеркаляции в катодных материалах. Радиусы ионов 

увеличиваются в ряду Li⁺ < Na⁺ < K⁺ для однозарядных катионов. Это влияет 

на стерические факторы при диффузии и размещении в кристаллической 

решетке катодного материала [71]. Больший радиус иона обычно приводит к 

более медленной диффузии и может требовать более открытых структур 

материала. Двухзарядные ионы (Mg2+, Ca2+) имеют более сильное 

электростатическое взаимодействие с анионной решеткой, что приводит к 

более высоким энергетическим барьерам для диффузии и может вызывать 

значительные структурные изменения при интеркаляции/деинтеркаляции. 

В водных электролитах ионы обычно гидратированы, и энергия 

дегидратации при входе в электродный материал может существенно влиять 

на кинетику интеркаляции [61,70]. Различные ионы имеют разную энергию 

гидратации, что влияет на механизм и скорость их интеркаляции. 

1.5 Метод молекулярной динамики 

Классический метод молекулярной динамики основан на численном 

решении уравнений движения Ньютона для системы взаимодействующих 

частиц. Для системы из N частиц записывается следующая система уравнений: 
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𝑚
ௗమഢሬሬሬ⃗

ௗ௧మ
= 𝐹ప

ሬሬ⃗  , 𝑖 = 1, 2, … 𝑁                                    (1.1) 

где 𝑚 – масса i-ой частицы, 𝑟పሬሬ⃗  – ее радиус-вектор, 𝐹ప
ሬሬ⃗  – сила, действующая на 

частицу. Сила вычисляется как отрицательный градиент потенциальной 

энергии системы: 

𝐹ప
ሬሬ⃗ =  −𝛻𝑈(𝑟ଵሬሬሬ⃗ , 𝑟ଶሬሬሬ⃗ , … , 𝑟ேሬሬሬሬ⃗ )                                       (1.2) 

Потенциальная энергия системы в классическом методе МД 

представляется в виде суммы вкладов различных типов взаимодействий: 

𝑈 = 𝑈ௗ + 𝑈 + 𝑈ௗௗ + 𝑈ௗௗ                   (1.3) 

где 𝑈ௗ  – энергия химических связей, 𝑈  – энергия валентных углов, 

𝑈ௗௗ  – энергия торсионных углов, 𝑈ௗௗ  – энергия невалентных 

взаимодействий. 

 Для численного решения уравнений движения в молекулярной 

динамике применяются различные алгоритмы, обеспечивающие достаточную 

точность и сохранение энергии системы на длительных временах 

моделирования. Наиболее распространены следующие алгоритмы: 

1. Алгоритм Верле: 

𝑟పሬሬ⃗ (𝑡 + Δ𝑡) = 2𝑟పሬሬ⃗ (𝑡) − 𝑟పሬሬ⃗ (𝑡 − Δ𝑡) +
ிഢሬሬሬ⃗ (௧)


Δ𝑡ଶ + 𝑂(Δ𝑡ସ)              (1.4) 

2. Скоростной алгоритм Верле: 

𝑟పሬሬ⃗  (𝑡 + Δ𝑡)  =  𝑟పሬሬ⃗  (𝑡)  +  𝑣పሬሬሬ⃗  (𝑡) Δ𝑡  +  
ிഢሬሬሬ⃗

ଶ
 Δ𝑡ଶ                      (1.5) 

𝑣పሬሬሬ⃗ (𝑡 + Δ𝑡) = 𝑣పሬሬሬ⃗ (𝑡) +
ிഢሬሬሬ⃗ (௧)ାிഢሬሬሬ⃗ (௧ା௧)

ଶ
Δ𝑡                              (1.6) 

Скоростной алгоритм Верле особенно популярен благодаря способности 

сохранять энергию системы на продолжительных временах моделирования. 



28 
 

 Ключевым компонентом метода МД является выбор потенциала 

взаимодействия между частицами системы. Для различных типов 

взаимодействий используются различные аппроксимирующие функции: 

1. Энергия ковалентных связей обычно описывается гармоническим 

потенциалом: 

𝑈ௗ = ∑ 𝑘(𝑟 − 𝑟)ଶ
ௗ௦                                    (1.7) 

 

2. Энергия валентных углов также обычно описываются гармоническим 

потенциалом: 

𝑈 = ∑ 𝑘(θ − θ)ଶ
௦                                   (1.8) 

3. Энергия торсионных углов описывается периодическими функциями: 

𝑈ௗௗ = ∑ 𝑘ம[1 + 𝑐𝑜𝑠(𝑛ϕ − δ)]ௗௗ                          (1.9) 

4. Невалентные взаимодействия включают электростатические 

(кулоновские) и взаимодействия Ван-дер-Ваальса (часто в форме 

потенциала Леннарда-Джонса) взаимодействия: 

U୬୭୬ୠ୭୬ୢୣୢ = ∑ ቈ
୯୯ౠ

ସబ୰ౠ
+ 4𝜖 ቆ൬

ఙೕ

ೕ
൰

ଵଶ

− ൬
ఙೕ

ೕ
൰



ቇ୧ழ୨                (1.10) 

 

Для моделирования систем в различных термодинамических условиях 

используются специальные алгоритмы – термостаты и баростаты, 

позволяющие контролировать температуру и давление системы 

соответственно. Наиболее распространенные методы включают в себя 

термостат Берендсена, термостат Нозе-Гувера, баростат Берендсена. Это 

позволяет моделировать системы в различных статистических ансамблях: 

микроканоническом (NVE), каноническом (NVT), изобарно-изотермическом 

(NPT) и других.  

Для устранения поверхностных эффектов в моделировании конечных 

систем применяются периодические граничные условия (ПГУ). При этом 

моделируемая ячейка воспроизводится во всех направлениях, создавая 



29 
 

бесконечную периодическую систему. Для эффективного учета 

дальнодействующих взаимодействий применяются, например, метод 

обрезания потенциала и метод Эвальда. 

1.6 Теория функционала электронной плотности 

 Теория функционала электронной плотности (DFT) – вычислительный 

квантово-механический метод, позволяющий описывать электронную 

структуру многоэлектронных систем. В отличие от традиционных подходов, 

оперирующих многоэлектронной волновой функцией, зависящей от 3N 

переменных (где N – число электронов), DFT использует электронную 

плотность  n (r⃗)  , являющуюся функцией только трех пространственных 

координат. 

 Фундаментальную основу DFT составляют две теоремы, доказанные 

Хоэнбергом и Коном в 1964 году: 

1. Первая теорема: внешний потенциал 𝑉௫௧(𝑟), действующий на электроны, 

однозначно определяется электронной плотностью основного состояния 

𝑛(𝑟) . Следовательно, все свойства системы полностью определяются 

электронной плотностью основного состояния. 

2. Вторая теорема: существует универсальный функционал энергии E[n(r⃗)] от 

электронной плотности, минимум которого соответствует точной энергии 

основного состояния системы, а плотность, на которой достигается этот 

минимум, есть точная электронная плотность основного состояния. 

 Функционал полной энергии системы можно представить в виде: 

E[n(r⃗)] = 𝑇[𝑛(𝑟)] + 𝑈[𝑛(𝑟)] + ∫ 𝑉௫௧(𝑟)𝑛(𝑟)𝑑𝑟                  (1.11) 

где 𝑇[𝑛(𝑟)]  – функционал кинетической энергии, 𝑈[𝑛(𝑟)]  – функционал 

энергии электрон-электронного взаимодействия, а последний член – энергия 

взаимодействия с внешним полем. 
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 Практическая реализация DFT основана на подходе Кона и Шема (1965 

г.), которые предложили заменить исходную многоэлектронную систему на 

систему невзаимодействующих электронов, движущихся в эффективном 

потенциале. Этот подход приводит к системе одноэлектронных уравнений 

(уравнений Кона-Шема): 

ቂ−
ℏమ

ଶ
𝛻ଶ + 𝑉(𝑟)ቃ 𝜑(𝑟) = 𝜀𝜑(𝑟)                         (1.12) 

где 𝜑(𝑟) – орбитали Кона-Шема, 𝜀  – их энергии, а 𝑉(𝑟) – эффективный 

потенциал: 

 

𝑉(𝑟) = 𝑉௫௧(𝑟) + ∫
మቀᇲሬሬሬሬ⃗ ቁ

ቚ⃗ିᇲሬሬሬሬ⃗ ቚ
𝑑𝑟ᇱሬሬሬ⃗ + 𝑉௫(𝑟)                     (1.13) 

Здесь 𝑉௫(𝑟)  – обменно-корреляционный потенциал, определяемый как 

функциональная производная обменно-корреляционной энергии 𝐸௫[𝑛(𝑟)]: 

𝑉௫ =
ఋாೣ[(⃗)]

ఋ(⃗)
                                                 (1.14) 

Электронная плотность связана с орбиталями Кона-Шема соотношением: 

𝑛(𝑟) = ∑ |𝜑(𝑟)|ଶே
ୀଵ                                           (1.15) 

Ключевой проблемой DFT является точное определение обменно-

корреляционного функционала 𝐸௫[𝑛(𝑟)] . На практике используются 

различные приближения. Самыми распространенными являются: 

1. Приближение локальной плотности (LDA – local density approximation): 

 𝐸௫
[𝑛(𝑟)] = ∫ 𝑛(𝑟)𝜀௫൫𝑛(𝑟)൯𝑑𝑟                                   (1.16) 

где 𝜀௫൫𝑛(𝑟)൯ – обменно-корреляционная энергия на электрон однородного 

электронного газа плотности 𝑛. 
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2. Обобщенное градиентное приближение (GGA – generalized gradient 

approximation): 

𝐸௫
ீீ[𝑛(𝑟)] = ∫ 𝑛(𝑟)𝜀௫(𝑛(𝑟), |𝛻𝑛(𝑟)|)𝑑𝑟                        (1.17) 

Самый популярный функционал GGA - PBE (Perdew-Burke-Ernzerhof) [72]. 

1.7 Барьер интеркаляции ионов через межфазную границу 

электрод/электролит по результатам моделирования 

В ряде теоретических работ изучалась энергетика десольватации в 

литий-ионных аккумуляторах на границе раздела ТЭС/электролит [19,73–75]. 

Классическое МД−моделирование десольватации Li+ на границах раздела 

этилендикарбонат дилития и бутилендикарбонат дилития / этиленкарбонат-

электролит продемонстрировало барьер десольватации 0,42-0,46 эВ [73]. В 

работе [74] МД-моделирование выявило два последовательных барьера для 

десольватации и адсорбции ионов в слоях этилендикарбоната дилития и 

Li2CO3 (0,4 эВ) и для перехода ионов из адсорбированного состояния в 

интеркалированное (0,6 эВ). Расчеты методом теории функционала плотности, 

что барьер десольватации Li+ на границе раздела этиленкарбонат/Li2CO3 

составил 0,5 эВ [19]. Довольно мало исследований посвящено энергетике 

переноса Li+ на границе раздела ТЭС или КЭС/материал электрода, что также 

может быть скорость-лимитирующей стадией. Методом первопринципной 

МД был рассчитан большой барьер в 1,2 эВ для переноса ионов Li+ через 

границу раздела между графитовым анодом и ТЭС (Li2CO3) [76], однако, после 

поправки на эффект электрического поля, он оказался равным 0,5 эВ. Даже 

когда ТЭС не был включен в моделирование, энергии активации 

десольватации и адсорбции Li+ на границе раздела электрод/электролит также 

были близки к 0,5-0,6 эВ. Это было продемонстрировано с помощью DFT для 

интерфейсов графит/этиленкарбонат [17,18] и LiFePO4/этиленкарбонат [77]. 

Соответственно, энергию активации 0,5-0,6 эВ можно рассматривать как 

«универсальную» величину, характерную для интеркаляции Li+ из 

электролитов на карбонатной основе. 
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1.8 Катодно-электролитный слой, обогащенный LiF, и его транспортные 

свойства 

 LiF представляет большой интерес для разработки оптимального 

дизайна как ТЭС, так и КЭС [23,24]. Это связано с высокой катодной и 

анодной стабильностью (0-6,4 В относительно Li/Li+ [25]), а также большой 

шириной запрещенной зоны (>10 эВ [26,27]), что позволяет эффективно 

блокировать перенос электронов через ТЭС/КЭС и ингибировать 

электрохимические процессы разложения электролита. Обогащенный LiF 

КЭС может быть получен как естественным путем во фторированных 

электролитах [2,3], так и искусственно с использованием осаждения 

атомарных слоев [78], реакций газ-твердое тело [11] и специальных 

электрохимических протоколов [79,80]. Было показано, что КЭС, 

обогащенный LiF, подавляет растворение переходных металлов [2,78,79] и 

выделение кислорода [2,11], улучшает стабильность циклирования [78,79,11] 

и повышает производительность при высоких скоростях циклирования [14] и 

низких температурах [81]. Положительный эффект образования КЭС с 

высоким содержанием LiF был продемонстрирован для различных катодных 

материалов, таких как слоистые оксиды (LiCoO2 [2,79], LiNi0,8Co0,1Mn0,1O2 

[3,82]) и шпинельные оксиды марганца (LiNi0,5Mn1,5O4 [78,80], LiMn2O4 [83–

85]). Несмотря на положительный эффект, оптимальная структура CEI, 

обогащенного LiF, неясна. Должны ли мы стремиться к 100%-ному 

содержанию LiF или важно сохранить значительную долю других 

неорганических компонентов и дефектов различного типа? 

В дополнение к ингибированию паразитных реакций, КЭС должен 

обладать высокой ионной проводимостью, поэтому изучение транспортных 

свойств границ раздела фаз является предметом пристального внимания [86]. 

Большое значение в таких исследованиях имеет атомистическое 

моделирование [87,88], которое позволяет изучать различные стадии и 

аспекты переноса ионов через границу раздела, такие как перенос ионов на 
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границе раздела ТЭС/электролит [19,74] или электрод/электролит [89,90], 

объемная диффузия через ТЭС [28–30,91] и перенос ионов на границе раздела 

электрод/ТЭС [19].  

Самый низкий диффузионный барьер ионов лития в LiF (0,25-0,27 эВ) 

наблюдается для механизма “knock-off” [29,22]. В этом механизме ион лития, 

расположенный в междоузлии, вытесняет соседний ион лития из узла решетки 

в соседнее междоузлие. Диффузионный барьер для вакансии лития LiV   выше и 

составляет 0,57–0,75 эВ [28–30]. Однако энергия образования литиевого 

дефекта по механизму “knock-off” на ~1 эВ больше, чем у литиевой вакансии 

[22,28,29,92], что делает концентрацию дефектов 𝐿𝑖
ା  крайне малой по 

сравнению с LiV  , и вклад механизмов, включающих 𝐿𝑖
ା дефект незначителен. 

Таким образом, считается, что объемная диффузия ионов лития в LiF 

происходит по вакансионному механизму [28,93–95]. Следует отметить, что 

барьеры миграции на границе раздела электрод/твердый электролит могут 

значительно отличаться от объемных значений в контактирующих фазах 

[96,97], что может повлиять на кинетику интеркаляции лития. Однако ранее 

подобные исследования для границы раздела катод/LiF не проводились.  

Во время циклического использования батареи катодный потенциал и, 

следовательно, химический потенциал лития изменяются. Это может привести 

к зависящему от потенциала химическому составу дефектов в КЭС [98,99]. 

Было обнаружено, что при высоких катодных потенциалах концентрация LiV   в 

LiF увеличивается, что приводит к увеличению ионной проводимости LiF [28]. 

Однако в этой работе не учитывается образование слоя объемного заряда на 

границе двух кристаллических фаз, в котором концентрация заряженных 

дефектов существенно отличается от объемной [92,100]. Например, было 

показано, что благодаря этому эффекту значительно возрастает ионная 

проводимость на границе раздела LiF/Li2CO3 [101]. Слой объемного заряда на 

границе раздела электрод/твердый электролит также влияет на перенос ионов 

во всех твердотельных батареях [102,103]. Однако структура двойного 



34 
 

электрического слоя на границе раздела катод/LiF и связанные с этим свойства 

переноса лития до сих пор не были изучены. 

  

1.9 Моделирование интеркаляции ионов в аналоги берлинской лазури 

Исследования интеркаляции ионов в железный гексацианоферрат 

показали высокую эффективность DFT - методов для расчета структурных и 

энергетических характеристик. В работе [104] показано, что структурная 

деформация, индуцированная интеркаляцией щелочных (Li⁺, Na⁺, K⁺, Rb⁺, Cs⁺) 

и щелочноземельных (Mg²⁺, Ca²⁺, Sr²⁺, Ba²⁺) ионов в Fe[Fe(CN)₆], является 

незначительной по сравнению с другими катодными материалами для литий-

ионных батарей. Кроме этого, установлена сильная корреляция между ионным 

радиусом внедряемых частиц и потенциалом интеркаляции. 

В работе [105]  изучалось влияния природы переходного металла на 

энергетические барьеры диффузии. Сравнительный анализ железного и 

медного гексацианоферратов показал, что энергетический барьер диффузии 

K⁺ через структуру CuHCF (1.00 эВ) значительно ниже, чем через FeHCF (1.46 

эВ).  

В работе [106] установлено, что с увеличением ионного радиуса 

наиболее стабильная позиция интеркалированного иона изменяется от 

гранецентрированной (24d) к объемноцентрированной (8c). Потенциал 

интеркаляции щелочных катионов следует порядку K⁺ > Na⁺ > Li+. 

Работа [107]  расширила понимание селективности гексацианоферратов 

по отношению к различным катионам. DFT-расчеты показали, что энергии 

внедрения и стабильность решетки более оптимальны в случае интеркаляции 

Cs⁺ по сравнению с Na⁺ или K⁺. Анализ электронной структуры объяснил 

предпочтительность внедрения Cs⁺, что имеет важное практическое значение 

для селективного извлечения радиоактивного цезия из водных растворов. 
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Принципиальным достижением в понимании механизмов интеркаляции 

в АБЛ стало открытие водно-опосредованной интеркаляции катионов. В 

работе [108] с помощью комбинации экспериментальных методов и ab initio 

расчетов показано, что вода может внедряться совместно с Li⁺ или Na⁺ в 

структуру индиевого гексацианоферрата. Этот процесс значительно повышает 

потенциал интеркаляции и снижает кинетику диффузии. Интересно, что для 

K⁺ вода не участвует в интеркаляции из-за ограничений размера каналов. Это 

демонстрирует важность геометрических факторов в процессах интеркаляции. 

Фундаментальное значение присутствия воды в структуре АБЛ для 

электрохимических характеристик было детально исследовано в работе [109]. 

Расчеты из первых принципов показали, что АБЛ обычно претерпевают 

фазовый переход от ромбоэдрической структуры Na₂PR(CN)₆ к 

тетрагональной/кубической PR(CN)₆ в процессе извлечения Na.  

Структурная роль воды в АБЛ проявляется не только в изменении 

механизма интеркаляции, но и в стабилизации кристаллической решетки. 

Исследования показывают, что вода увеличивает среднее напряжение и 

уменьшает изменение объема во время электрохимического циклирования, 

что приводит к более высокой плотности энергии и лучшей стабильности 

циклирования [110]. Эти эффекты имеют критическое значение для 

практического применения АБЛ в качестве катодных материалов для водных 

металл-ионных батарей. 
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Глава 2. Перенос иона лития через границу раздела LiCoO2/вода 

и LiCoO2/пропиленкарбонат 

Разработка высокоэффективных металл-ионных аккумуляторов требует 

глубокого понимания кинетических ограничений на этапах интеркаляции 

ионов, особенно в условиях высоких мощностей или низких температур. 

Несмотря на значительный прогресс в изучении сольватных структур и их 

влияния на перенос заряда, роль десольвации ионных комплексов на границе 

раздела электрод/электролит остаётся предметом дискуссий. Традиционно 

считается, что высокая энергия десольвации лития в полярных апротонных 

растворителях, таких как пропиленкарбонат, создаёт существенный барьер 

для интеркаляции. Однако экспериментальные данные зачастую противоречат 

этой гипотезе, указывая на доминирование других факторов. 

Ключевой проблемой является сложное взаимодействие между 

десольвацией, переносом ионов через границу раздела и структурой 

пассивирующих слоёв (КЭС/ТЭС). В данной главе приведены результаты 

комплексного исследования методом молекулярной динамики (МД) и 

электрохимических экспериментов для двух модельных систем: LiCoO2 в 

пропиленкарбонате и воде. Установлено, что в системе 

LiCoO2/пропиленкарбонат барьер десольвации, хотя и превышает таковой в 

воде в 2-3 раза, не является лимитирующей стадией. Потенциальная 

зависимость сопротивления переноса заряда соответствует модели Батлера-

Фольмера, что указывает на доминирование электрохимической стадии. Это 

противоречие объясняется критическим влиянием КЭС, которые, формируясь 

на поверхности катодных материалов, резко увеличивают барьер 

интеркаляции ионов за счёт сильного взаимодействия с компонентами КЭС. 

В отсутствие КЭС (например, в водных электролитах) вклад 

десольвации становится определяющим, что подтверждается независимостью 

кинетического сопротивления от потенциала. Эти результаты подчёркивают 

необходимость пересмотра стратегий оптимизации интеркаляционных 



37 
 

процессов: ключевым направлением должно стать управление структурой и 

свойствами КЭС/ТЭС, а не модификация сольватационных свойств 

электролита. 

Проведённое исследование вносит вклад в развитие молекулярно-

ориентированного подхода к проектированию интерфейсов в металл-ионных 

аккумуляторах, предлагая новые критерии для создания материалов. 

2.1. Модель поверхности. Силовые поля. 

Для исследования механизма интеркаляции ионов лития на 

молекулярном уровне в работе было проведено моделирование методом 

классической МД. Объектами исследования выступали системы LiCoO2/вода 

и LiCoO2/пропиленкарбонат. 

Моделирование проводилось для интеркаляции через плоскость (012) 

кристалла LiCoO2, которая является одной из наиболее стабильных в качестве 

терминации кристаллов кобальтита лития [111,112]. Для создания стабильной 

поверхности атомы кислорода были распределены по обеим поверхностям 

кристалла (Рис. 2.1), что соответствует подходу, использованному ранее в 

работе [112]. 
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Рисунок 2.1. Способ построения стабильной поверхности кристалла 

LiCoO2 по аналогии с работой [112]. 

Расчетная ячейка показана на Рис. 2.2. Она представляла собой 

монокристалл LiCoO2, имеющий две поверхности (012), каждая из которых 

контактировала с растворителем (водой или пропиленкарбонатом). Толщина 

слоя растворителя в направлении, перпендикулярном поверхности кристалла, 

составляла около 4 нм, что обеспечивало достаточный объем для корректного 

моделирования сольватации ионов. Область вакуума ~2 нм примыкала к 

свободным поверхностям растворителя. Были применены трехмерные 

периодические граничные условия.  

 

Рисунок 2.2. Расчетная ячейка на примере системы LiCoO2/вода 

Для LiCoO2 использовалась модель ионного кристалла. Взаимодействия 

между атомами в кристаллической фазе аппроксимировались 

дальнодействующим кулоновским и короткодействующим парным 

потенциалом с параметрами из [113]. Для пропиленкарбоната использовалось 

силовое поле на основе OPLS [114]. Для описания взаимодействия Li+-

растворитель в данной работе использовались потенциалы Кулона и Леннард-

Джонса с параметрами из [115] (оптимизированные для использования с 

моделью воды TIP3P). Параметры короткодействующего взаимодействия 

между молекулами растворителя и поверхностью кристалла были получены в 

данной диссертации из DFT-расчетов. МД - моделирование проводилось в 

NVT-ансамбле при температуре T = 300 К, поддерживаемой постоянной с 
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помощью термостата Нозе-Гувера. Для расчета электростатического 

взаимодействия использовался метод Эвальда с радиусом обрезания 1,2 нм. 

Уравнения движения решались с использованием алгоритма интегрирования 

Верле с шагом по времени 1 фс. Радиус обрезания взаимодействия Ван-дер-

Ваальса составлял 1,2 нм. МД-моделирование проводилось с использованием 

программного пакета DLPOLY Classic. 

Взаимодействие вода-поверхность аппроксимировалось суммой 

кулоновского и короткодействующего парного потенциалов. 

Короткодействующее взаимодействие между атомами водорода воды и 

атомами поверхности не было определено явно (как в модели воды TIP3P), в 

то время как взаимодействие между атомами кислорода воды OW и атомами 

кислорода поверхности было таким же, как для пары OW-OW в модели TIP3P 

(по аналогии с [116]). Недостающий в литературе парный потенциал 

взаимодействия между атомами Co и OW был разработан в данной работе, и 

описывался потенциалом Букингема: 

𝑈(𝑟) = 𝜀 
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൨    (2.1) 

Параметры ε, σ, ξ были подобраны так, чтобы воспроизвести 

зависимость энергии взаимодействия молекулы воды от расстояния до 

поверхности, полученную в DFT- расчетах с гибридным функционалом b3lyp 

и базисным набором lanl2dz с помощью программного пакета Gaussian. В этих 

расчетах поверхность имитировалась кластером Co2O8H9 (Рис. 1.3 a). Атомы в 

кластере расположены аналогично поверхности (012). Атомы водорода были 

добавлены в кластер вдоль направлений разорванных связей O-Co. Похожий 

подход для разработки потенциалов поверхность-молекула был апробирован 

в [117,118]. Расстояние между молекулой воды и кластером сканировалось, 

как показано на Рис. 2.3 b. Оптимизированные параметры для Co-OW 

приведены в Таблице 2.1. Сравнение энергий взаимодействия DFT и MD для 

комплекса Co2O8H9/вода показано на Рис. 2.3 c. 
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Рисунок 2.3. (a) – Кластер Co2O8H9, имитирующий атомную конфигурацию 

на поверхности (012) кристалла LiCoO2, (b) – способ сканирования 

расстояния между молекулой воды и кластером, (c) – сравнение энергий 

взаимодействия DFT и MD для комплекса Co2O8H9/вода. 

Таблица 2.1. Оптимизированные параметры взаимодействия Co-OW 

σCo-OW (Å) εCo-OW (eV) ξCo-OW 

2.71 0.005 14.0 

 

 Для молекулы пропиленкарбоната в данной работе использовалось 

силовое поле OPLS. Поэтому для аппроксимации короткодействующего 

взаимодействия LiCoO2 – пропиленкарбонат был выбран потенциал Леннарда-

Джонса, а для подбора отдельных атомных параметров использовались 

геометрические правила смешения. Потенциал Букингема в форме (2.1) имеет 

ту же потенциальную яму, что и потенциал Леннарда-Джонса в следующей 

форме: 

𝑈(𝑟) = 4𝜀 ቀ
ఙ


ቁ

ଵଶ
− ቀ

ఙ


ቁ



൨                               (2.2) 
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и ту же кривизну вблизи равновесия при ξ = 13,77, что близко к ξCo-OW = 14 из 

Таблицы 2.1. Таким образом, сначала были получены отдельные параметры 

потенциала Леннарда-Джонса для Co из геометрического правила смешения: 

ඥ𝜀ைௐ𝜀 = 𝜀ିைௐ  ⇒  𝜀 = 0.0038 eV (2.3) 

ඥ𝜎ைௐ𝜎 = 𝜎ିைௐ ⇒  𝜎 = 2.33 Å (2.4) 

где εOW и σOW — параметры для атомов кислорода в модели TIP3P. Параметры 

для атомов кислорода в кристаллической фазе были положены такими же, как 

для кислорода воды в модели TIP3P. Энергия взаимодействия молекулы 

пропиленкарбоната с кластером Co2O8H9 в зависимости от расстояния до 

кластера для различных ориентаций молекулы показана на Рис. 2.4. Как видно, 

при приближении молекулы пропиленкарбоната к атому Co группой CH3, 

согласие между МД и DFT хорошее. Если атом OS приближается к атому Co, 

согласие хуже. Поэтому была проведена повторная оптимизация параметров 

Co-OS (таблица 2.2). Согласие между МД и DFT после нее показано на Рис. 

2.5. 
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Рис. 2.4. а, c, e – Способы сканирования расстояния между кластером и 

молекулой пропиленкарбоната в различных ориентациях; b, d, c – сравнение 

энергий МД с DFT для соответствующих ориентаций.  

Таблица 2.2. Переоптимизированные параметры взаимодействия Co-OS. 

σCo-OS (Å) εCo-OS (eV) 

2.001 1.292 
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Рис. 2.5. Сравнение энергий взаимодействия DFT и MD для комплекса 

Co2O8H9/пропиленкарбонат; использовались повторно оптимизированные 

параметры для Co-OS из Таблицы 2.2. 

2.2 Алгоритм расчета потенциала средней силы. 

 

 



44 
 

Рисунок 2.6. (a) – Схематическое изображение первого приближения пути 

интеркаляции; (b) – пример трансформации пути в ходе итераций в 

пропиленкарбонате. 

Перед расчетом потенциала средней силы (ПСС) необходимо было 

определить энергетически оптимизированные пути интеркаляции, которые в 

общем случае не являются прямой линией. Для поиска энергетически 

оптимизированного пути использовался итерационный алгоритм. В качестве 

первого приближения пути использовался набор точек на прямой линии. Эта 

линия направлена перпендикулярно поверхности и соединяет ион Li+ в 

кристалле (точка A на Рис. 1.6 a) с объемом растворителя (точка B на Рис. 2.6 

b). Путь оптимизировался в течение 7-10 итераций таким образом, что в 

каждой точке средняя сила, действующая на ион Li+, была направлена по 

касательной к пути (см. пример преобразования пути в пропиленкарбонате во 

время итераций на Рис. 2.6 b). Средняя сила в каждой точке оценивалась в 

течение 0,5 нс моделирования. ПСС для ионов Li+ во время 

интеркаляции/деинтеркаляции рассчитывался путем интегрирования средней 

силы 〈�⃗�〉 вдоль пути l: 

𝑈(𝑙) = − ∫ ൫〈�⃗�(𝑙)〉 𝑑𝑙ሬሬሬ⃗ ൯


௨
                                     (2.5) 

 Для уменьшения статистических ошибок ПСС рассчитывался и 

усреднялся для трех различных ионов Li+. 

2.3 Структура растворителя на поверхности катода 

Молекулярно-динамическое моделирование позволило выявить 

ключевые структурные особенности границы раздела между кристаллом 

LiCoO2 и электролитом для систем с водой и пропиленкарбонатом. В случае 

водного электролита наблюдается формирование упорядоченного слоя 

молекул воды на поверхности кристалла. Этот слой характеризуется 

преимущественной ориентацией молекул воды атомами водорода к 

поверхности, что обусловлено формированием водородных связей с 
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поверхностными атомами кислорода LiCoO2. В случае системы с 

пропиленкарбонатом, структура приповерхностного слоя также оказалась 

упорядоченной (Рис. 2.7б). Кроме этого, вода, в силу малого размера, способна 

интеркалировать в кристаллическую решетку кобальтита лития через 

поверхность (012), локализуясь в литиевых вакансиях (см. Рис. 2.7а).  

(а) 

 

(б) 

 

Рисунок 2.7. Тепловая карта плотности воды (а) и пропиленкарбоната (б) 

вблизи межфазной границы.  
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2.4 Влияние растворителя на профиль свободной энергии реакции 

интеркаляции Li+ 

 Для каждой системы (LiCoO2/вода и LiCoO2/пропиленкарбонат) были 

рассчитаны три различные траектории переноса Li+ из основной массы 

растворителя через поверхность (012) LiCoO2. Учитывая текущую 

неопределенность в структуре и барьерных свойствах катодных 

поверхностных слоев, мы ограничились рассмотрением поверхности, 

свободной от КЭС, в пропиленкарбонате для оценки барьеров десольватации 

(этап 1) и интеркаляции (этап 4). Для пропиленкарбоната полученные 

результаты характеризуют идеализированную границу раздела в отсутствие 

КЭС, в то время как в водной среде моделирование отражало реалистичную 

структуру активационного барьера. Несмотря на хорошо известные 

ограничения классического МД, обусловленные эмпирическими 

потенциалами, такой подход позволяет моделировать большой объем 

растворителя, что имеет определяющее значение для изучения процессов 

десольватации и адсорбции при переносе Li+ через границу раздела 

растворитель/материал. 

Рассчитанные профили ПСС в пропиленкарбонате показывают 

небольшой максимум на расстоянии около 6 Å от поверхности кристалла 

LiCoO2 со средним барьером 0.45 эВ (Рис. 2.8), что может быть объяснено 

частичной потерей сольватной оболочки ионов Li+ (этап 1). Барьер 

десольватации хорошо согласуется с ранее рассчитанными барьерами 

десольватации на границах раздела ТЭС/электролит или материал/электролит 

[19,73–75]. Очень низкая чувствительность описанных барьеров 

десольватации (0.4-0.5 эВ) к специфическому химическому составу материала 

электрода или слоя ТЭС означает, что основной вклад в создание этого барьера 

вносят взаимодействия ион/растворитель, а не поверхностное взаимодействие 

ион/материал. За минимумом адсорбции, расположенным на расстоянии 2,5 Å, 

следует очень малый барьер в 0,1 эВ для внедрения иона Li+ в решетку LiCoO2.  
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Рисунок 2.8. Профили ПСС для систем LiCoO2/пропиленкарбонат (a) и 

LiCoO2/вода (b) и изображения ионов в сольватированном состоянии, в 

адсорбированном состоянии и внутри решетки кобальтита. 
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В водной среде структура активационного барьера заметно отличается 

от таковой в пропиленкарбонате (Рис. 2.8 b). Максимум барьера частичной 

десольватации находится на расстоянии около 3,5 Å от поверхности LiCoO2, в 

то время как величина барьера составляет всего 0,25 эВ, что несколько больше 

экспериментального значения в 0,15 эВ. В адсорбированном состоянии при 2,5 

Å ион Li+ сохраняет часть своей сольватационной оболочки, которая 

стабилизирует адсорбированный ион. Дальнейший перенос иона в 

кристаллическую решетку сопровождается преодолением барьера в 0,2 эВ.  

2.5 Экспериментальные барьеры интеркаляции Li+ 

Экспериментальные измерения энергии активации процесса 

интеркаляции ионов лития в LiCoO2 показали значительные различия для 

разных электролитных систем. Экспериментальные данные были получены 

путем измерений электрохимической импедансной спектроскопии (ЭИС) в 

узком диапазоне температур (10-30 °С), что обеспечивало малую перестройку 

слоев КЭС в карбонатных растворителях. Вольтамперометрический анализ в 

указанном температурном интервале в пропиленкарбонате обнаружил 

выраженную температурную зависимость вольтамперометрических сигналов 

при снижении температуры, что проявляется в резком увеличении разделения 

пиков (рисунок 2.9 a). Это меньше выражено в водном электролите (Рис. 2.9 

b), что согласуется с данными о более быстром переносе заряда в водных 

средах [119]. Спектры импеданса (Рис. 2.9 c, d) для LiCoO2 были сняты в 

температурном диапазоне 10-30 °С при степени зарядки 0,4. Для электролита 

на основе пропиленкарбоната спектры показывают две полуокружности, 

более высокочастотная из которых отвечает сопротивлению КЭС, а нижняя, 

зависящая от потенциала, - сопротивлению переноса заряда [120] (Рис. 2.9 c). 

В водном электролите наблюдается только одна полуокружность (Рис. 2.9 d), 

которая слабо зависит от потенциала и, таким образом, не может быть надежно 

соотнесена с процессом переноса заряда на границе раздела [120]. 

Эквивалентная схема, включающая контуры RCEI и CCEI (сопротивление и 
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емкость поверхностных слоев) и Rct/Cdl (сопротивление переносу заряда и 

емкость двойного слоя) и конечный цилиндрический элемент Варбурга, 

использовалась для подгонки экспериментальных спектров для LiCoO2 в 

пропиленкарбонате (Рис. 2.9 d). Энергии активации переноса заряда 

оценивались из температурной зависимости как RCEI и Rct в 

пропиленкарбонате, так и сопротивления Rkin в водном электролите. В 

пропиленкарбонате энергия активации переноса заряда равна 0,64 эВ (Рис. 2.9 

(e)), что хорошо согласуется с предыдущими оценками активационных 

барьеров в карбонатных электролитах [13,121].  Барьер переноса ионов Li+ 

через КЭС намного ниже (0,26 эВ), что исключает вероятность того, что 

лимитирующая стадия интеркаляции связана с миграцией ионов через 

поверхностные слои. В водных средах энергия активации намного ниже (0,16 

эВ), причем в растворах 0,1 М и 1 М LiClO4 был измерен одинаковый 

активационный барьер, что гарантирует надежность результатов (Рис. 2.9 f). 

Это значение близко к расчетному барьеру десольватации в водной среде, 

полученному в результате молекулярно-динамического моделирования. 
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Рисунок 2.9. Циклические вольтамперограммы в диапазоне температур 10–30 

°C для электродов LiCoO2 в 1 M LiClO4 в ПК (a) и воде (b). Температурная 

зависимость спектров импеданса электродов LiCoO2 в ПК (c) и воде (d). 

Графики Аррениуса для сопротивления переносу заряда и сопротивления 

поверхностных слоев в ПК (e) и для кинетического сопротивления в воде (f). 

Экспериментальные и модельные (кинетика Батлера-Фольмера) графики 

зависимости кинетических сопротивлений от потенциала (g – ПК, h – вода). 
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Сопоставление экспериментально определенных энергий активации с 

результатами молекулярно-динамического моделирования позволяет сделать 

выводы о природе лимитирующей стадии процесса интеркаляции. 

Анализ зависимости диаметра среднечастотной полуокружности от 

потенциала (рисунок 2.9 g) ясно показывает, что лимитирующая стадия 

интеркаляции Li+ в LiCoO2 из пропиленкарбоната связана с процессом 

переноса заряда (стадия 4), которая должна происходить на границе раздела 

КЭС/материал электрода. Таким образом, можно сделать вывод, что для 

процесса интеркаляции Li+ из пропиленкарбоната взаимодействия ионов с 

растворителем, которые определяют величину барьера десольватации, не 

являются лимитирующими в ходе интеркаляции. Вместо этого, пересечение 

ионом Li+ границы раздела материал/КЭС, которое не учитывалось в МД-

расчетах, должно играть решающую роль в управлении величиной 

активационного барьера. Предположение о том, что стадия 4 является 

лимитирующей, дополнительно объясняет резкую зависимость 

экспериментальных энергий активации от типа добавки, образующей КЭС 

[122], и корреляцию между удельным сопротивлением КЭС и значениями 

сопротивления переносу заряда [4]. Структура интерфейса КЭС/материал и, 

соответственно, энергетика переноса Li+ через этот интерфейс будут 

чувствительны к составу поверхности LiCoO2, который изменяется из-за 

образования неорганических частей КЭС, богатых фторидами, оксидами, 

карбонатами и т. д. Иная структура внешней органической части КЭС, где 

предположительно происходит десольватация, также могла бы объяснить 

наблюдаемую чувствительность активационных барьеров к структуре 

поверхностных слоев, но такой сценарий можно смело исключить на основе 

наблюдаемой зависимости Rct типа Батлера-Фольмера от потенциала, что не 

характерно для предшествующего этапа десольватации [120]. 

В водной среде барьер интеркаляции из адсорбированного состояния в 

решетку (шаг 4) выше, чем в пропиленкарбонате, поскольку меньшие по 
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размеру молекулы воды могут более эффективно сольватировать 

адсорбированный ион по сравнению с крупными молекулами 

пропиленкарбоната. Соответственно, учитывая близкие значения 

энергетических барьеров частичной десольватации и межфазного переноса, 

можно предположить «смешанный» контроль скорости внедрения ионов при 

интеркаляции Li+ в LiCoO2 из водного раствора. Этот тип контроля скорости 

совместим с гораздо более слабой зависимостью кинетического ступенчатого 

сопротивления от потенциала, что экспериментально наблюдается в водном 

растворе (рисунок 2.9 h). 

Вычисленные профили ПСС позволяют получить представление об 

относительных вкладах в барьер межфазного переноса Li+ от взаимодействий 

Li+-растворитель и Li+-материал. Однако вычисленные барьеры внедрения 

ионов не включают вклады от самого переноса заряда, в который входят 

изменение степени окисления Co, а также структурная перестройка решетки. 

Влияние электрического поля на профили ПСС также игнорируются. 

Вероятно, межфазное падение потенциала повлияет на барьер внедрения 

ионов, в то время как оно должно быть менее выраженным для этапа 

десольватации, который происходит на гораздо больших расстояниях от 

поверхности. То есть, наиболее надежный вывод, основанный на результатах 

моделирования, состоит в наблюдаемом гораздо более низком барьере 

десольватации в воде, что по-прежнему совместимо с экспериментальным 

результатом, согласно которому лимитирующий этап связан с химической 

стадией (с возможным вкладом ограничений стадии 4). В пропиленкарбонате, 

хотя барьер десольватации выше, лимитирующий этап является 

электрохимическим, а не химическим, и, следовательно, должен быть связан с 

переносом Li+ через интерфейс КЭС/материал. 

Результаты исследования позволяют сделать вывод о том, что для 

систем с формирующимся КЭС (как в случае карбонатных электролитов) 

лимитирующей стадией является не десольватация, а перенос иона через 



53 
 

межфазный слой. В отсутствие КЭС (как в водных электролитах) 

десольватация действительно может стать лимитирующей стадией. 

Физическая природа барьера десольватации связана с необходимостью 

разрыва координационных связей между ионом лития и молекулами 

растворителя в первой сольватной оболочке. Величина этого барьера зависит 

от природы растворителя и структуры сольватной оболочки. Молекулярно-

динамическое моделирование показало, что для воды этот барьер ниже (0.25 

эВ) благодаря высокой подвижности молекул и возможности формирования 

водородных связей с поверхностью электрода. Для пропиленкарбоната барьер 

выше (0.45 эВ) из-за более сильных координационных взаимодействий с 

ионом лития и более сложной пространственной структурой молекул. 

Барьер переноса иона лития через межфазный КЭС определяется 

структурой и свойствами этого слоя. Экспериментальный результат, 

описанный в данной работе, показывает, что именно этот барьер является 

определяющим для карбонатных электролитов, а его величина (0.64 эВ) 

соответствует экспериментально наблюдаемым энергиям активации. В 

водных электролитах этот барьер отсутствует или минимален, что приводит к 

существенно более низким активационным барьерам. 

2.6 Выводы к главе 2 

1. Разработаны парные потенциалы для описания взаимодействия атомов Co 

на поверхности кобальтита лития с молекулами воды и 

пропиленкарбоната. 

2. По результатам МД моделирования на пути переноса иона Li+ из 

электролита в катод LiCoO2 возникаю два энергетических барьера, первый 

из которых связан с частичной десольватацией иона при адсорбции на 

поверхности катода, второй – с встраиванием иона в междоузлие 

поверхности. Расчетный десольватационный барьер составляет 0.25 эВ и 

0.45 эВ в воде и пропиленкарбонате соответственно. 
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3. Экспериментальные значения барьеров интеркаляции в LiCoO2 для 

электролитов на основе пропиленкарбоната и воды составляют 0.64 эВ и 

0.16 эВ соответственно. 

4. Для водных электролитов: 1) расчетный барьер десоватации согласуется с 

экспериментальным барьером интеркаяции; 2) экспериментальный барьер 

интеркаляции слабо зависит от потенциала катода. Сделан вывод, что 

десольватация иона является лимитирующей стадией процесса 

инеркатяции для водных электролитов. 

Изложенные в Главе 2 результаты опубликованы в статье: 

 Chekushkin P.M., Merenkov I.S., Smirnov V.S., Kislenko S.A., Nikitina V.A., 

The physical origin of the activation barrier in Li-ion intercalation processes: the 

overestimated role of desolvation // Electrochimica Acta. 2021. V. 372. P. 

137843. 

. 
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Глава 3. Транспорт ионов лития на границе раздела 

LixMn2O4/LiF 

Глава посвящена исследованию транспорта ионов лития на границе фаз 

катод/КЭС. В качестве модельного КЭС исследуется компонента LiF, интерес 

к которой обусловлен высокой катодной и анодной стабильность данной фазы 

и большой запрещенной зоной, что препятствует электронному транспорту и 

разложению электролита. Кроме того, экспериментально показано, что КЭС, 

насыщенный LiF (LiF-rich CEI), ингибирует растворение переходных 

металлов и выделение кислорода, улучшает циклическую стабильность, 

увеличивает мощность [23,24]. 

В главе предполагалось, что вакансионный механизм диффузии 

является доминирующим [28,93–95]. Механизм knock-off, несмотря на более 

низкие миграционные барьеры [29,22], не рассматривался в силу того, что 

энергия образования дефекта с литием в междоузлии на ~1 эВ выше, чем 

энергия образования литиевой вакансии [22,28,29,92]. 

В главе приводятся данные о миграционных барьерах на границе фаз 

LiMn2O4/LiF полученные с помощью DFT расчетов. С помощью модели 

Пуассона-Ферми-Дирака [92], разработанной для твердотельных 

интерфейсов, исследована структура двойного слоя на границе LixMn2O4/LiF 

при варьируемом стехиометрическом параметре x от 0 до 1. Получены 

профили электрического потенциала и распределения заряженных 

доминирующих дефектов (включая литиевые вакансии). Анализируется 

влияние пространственного заряда на ионный транспорт. Обсуждаются 

ограничения расчетов и обобщения на случай таких катодных материалов, как 

LiCoO2 и LiNi0.5Mn1.5O4. 

3.1 Протокол DFT расчетов. Модель межфазной границы. 

Расчеты проводились с использованием программного пакета Vienna Ab 

Initio Simulation Package (VASP) методом обобщенной градиентной 
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аппроксимации с поправкой Хаббарда для учета эффектов сильной 

корреляции d-электронов марганца (GGA+U). Значение параметра U было 

выбрано из литературы (3,9 эВ) [123,124]. Использовался функционал 

плотности PBE с плосковолновым базисом и сеткой K-точек Монхроста-Пака 

1x7x7. Точность расчета электронной подсистемы составляла 10-6 эВ, а 

сходимость ионной подсистемы контролировалась силовым критерием 0,05 

эВ/Å. Для расчета энергетических барьеров диффузии вдоль реакционного 

пути использовался метод упругой ленты [125]. 

Для исследования переноса ионов лития через границу раздела LiMn2O4 

(LMO)/LiF использовалась модельная система, изображенная на Рис. 3.1. Эта 

периодическая система не содержит вакуума и симметрична вплоть до 

вращения на 90° поверхностей (100) фазы LMO. 
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Рисунок 3.1. Изображение модельной системы до (a) и после (b) релаксации. 

Система состоит из 76 атомов. Зеленые сферы – Li, красные – O, пурпурные 

– Mn, серые – F. 

 

Параметры ячейки LiF (8,17 Å) и LMO (8,42 Å) вдоль направления y (см. 

Рис. 3.1) имеют небольшую разницу примерно в 3%, что позволяет построить 

когерентную суперъячейку. Для построения модельной системы фазы 

соединялись поверхностями (100), которые являются наиболее стабильными 

как в LMO [126,127], так и в LiF [128,129]. Стыковка фаз производилась через 

образование «связей» между поверхностными атомами Li в фазе LMO и 

атомами F в фазе LiF (Рис. 3.1 (a)). Последующая релаксация привела к 

незначительным изменениям в поверхностной структуре, в результате чего 

атомы F в LiF координировались поверхностными атомами Mn в LMO (Рис. 

3.1. (b)). 

Для определения стабильности межфазной границы была рассчитана 

работа адгезии [1]: 

1 2( )

2
tot slab slab

ad

E E E
E

S

 
                                       (3.1)  

где totE  - полная энергия суперъячейки, 1
slabE и 2

slabE - полные энергии отдельных 

поверхностей LMO и LiF, S - площадь поверхности. Работа адгезии 

представляет собой энергию, необходимую для разделения интерфейса на две 

отдельные фазы, тем самым для создания свободных поверхностей. 

Для границы раздела LMO/LiF мы получили работу адгезии, равную -

0,47 кДж/м². Отрицательное значение указывает на стабильность интерфейса 

и разумный выбор поверхностей для объединения кристаллов. 

 Для изображения модельной системы использовалась программа 

VESTA [130]. 
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3.2 Модель двойного электрического слоя  

Для моделирования электрического двойного слоя использовалась 

модель, показанная в работе [92] для моделирования твердофазного 

электрохимического интерфейса и основанная на уравнении Пуассона-Ферми-

Дирака. Эта модель, в отличие от традиционного подхода Пуассона-

Больцмана, может быть применена, когда скачок потенциала на границе фаз 

значительно больше /kT e , и позволяет реалистично описать насыщенную 

плотность дефектов вблизи интерфейса. 

Для проверки численных алгоритмов и физической модели были 

проведены расчеты профиля потенциала и распределения заряженных 

дефектов на интерфейсе Li/LiF. Наши результаты согласуются с результатами 

работы [92]. 

В данной модели концентрация доминирующих заряженных дефектов 

записывается как: 

 

( 0)/ /
( ) ,

1/
fE kT qe kT

N
c

e e 






                                              (3.2) 

где N - общая плотность дефектных участков, Ef - энергия образования 

точечного дефекта вдали от границы раздела фаз (где электрическое поле 

равно 0), а α - доля заполнения, которая определяет максимальную долю N, 

которая может быть занята дефектами. 

Для определения профиля электрического потенциала φ(z) решалось 

одномерное уравнение Пуассона: 
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где ε - диэлектрическая постоянная. Диэлектрическая постоянная и энергия 

образования дефектов не влияют на общий скачок потенциала на интерфейсе. 

Однако диэлектрические постоянные в обеих фазах влияют на доли скачка 

потенциала в этих фазах. Эти доли были определены из предположения 

равенства поверхностных зарядов в обеих фазах. Что касается энергии 

образования дефектов, она определяет концентрацию доминирующих 

дефектов в объеме фазы (вдали от интерфейса) (см. уравнение (3.2)). 

Для решения уравнения Пуассона использовался скрипт на языке Python 

[131]. Граничное условие для уравнения - общий скачок потенциала Δφ на 

границе раздела фаз. Было использовано предположение о равновесных 

условиях разомкнутой цепи, аналогично работам [92,101]. Это означает, что 

ионы Li+ свободно перемещаются через интерфейс, и свободная энергия ионов 

одинакова в обеих фазах. Также предполагается, что химические потенциалы 

атомов лития одинаковы в обеих фазах. LiF не обменивается электронами с 

катодом, поскольку это диэлектрик. При данном предположении перепад 

потенциала на интерфейсе равен разности работ выхода W контактирующих 

фаз I и II: 

 

( ) ( )
,

I I II III II
II I F FIP E IP EW W

e e
     

                              (3.4) 

где IP - потенциал ионизации, а EF - уровень Ферми, определенный 

относительно максимума валентной зоны. Уравнение (3.4) показывает, что 

работа выхода в обеих фазах напрямую влияет на скачок потенциала между 

фазами. С другой стороны, скачок потенциала представляет собой граничное 

условие для решения уравнения и, таким образом, влияет на распределение 

доминирующих заряженных дефектов вблизи интерфейса. Концентрация 

заряженных дефектов (в частности, литиевых вакансий) напрямую влияет на 

диффузию ионов лития. 
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 Следуя подходу работы [132], мы можем выразить электрохимический 

потенциал ионов лития следующим образом:  

𝜇శ = 𝜇 − 𝜇ష = 𝜇 − (𝜇ష − 𝑒𝜑)                                            (3.5) 

Здесь φ – электрический потенциал. Химический потенциал электрона 𝜇ష , 

равен энергии Ферми относительно вакуумного уровня. Это выражается 

равенством: 

𝜇ష = −𝐼𝑃 + 𝐸ி                                                              (3.6) 

В уравнении (2.6) (-IP) представляет собой максимум валентной зоны 

относительно вакуумного уровня (потенциал ионизации с обратным знаком), 

а 𝐸ி представляет собой уровень Ферми относительно максимума валентной 

зоны. Положим, что ось x направлена нормально к интерфейсу LMO/LiF. 

Тогда мы можем выразить электрохимический потенциал в обеих фазах как: 

𝜇శ
ூ (𝑥) = 𝜇

ூ + 𝐼𝑃ூ − 𝐸ி
ூ + 𝑒𝜑ூ(𝑥)     (3.7) 

𝜇శ
ூூ (𝑥) = 𝜇

ூூ + 𝐼𝑃ூூ − 𝐸ி
ூூ + 𝑒𝜑ூூ(𝑥)    (3.8) 

Обе фазы могут обмениваться ионами лития, но не электронами, 

поскольку LiF – диэлектрик. Полагая, что система находится в 

термодиначеском равновесии, имеем  𝜇శ
ூ (𝑥) = 𝜇శ

ூூ (𝑥)  для любого x. Далее 

будем рассматривать случай, когда обе фазы полубесконечны. Пусть 𝜑ூ и 𝜑ூூ -

объемные потенциалы в обеих фазах соответственно. Тогда скачок потенциала 

на границе фаз выражается как: 

 

𝛥𝜑 = 𝜑ூூ − 𝜑ூ = (𝐸ி
ூூ − 𝐸ி

ூ ) − (𝜇
ூூ − 𝜇

ூ ) − (𝐼𝑃ூூ − 𝐼𝑃ூ)     (3.9) 

 

Химический потенциал на катоде 𝜇
ூ   зависит от степени зарядки, и 

имеет два плато в области -4 В и -2.8 В [133]. Однако, фазе Li1Mn2O4 

соответствует значение -3,3 В. LiF стабилен при таких химических 

потенциалах лития [92], поэтому мы полагаем 𝜇
ூூ − 𝜇

ூ = 0. 
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3.3 Миграционные барьеры на границе раздела 

Как было показано ранее в литературе, диффузия ионов лития 

происходит по вакансионному механизму и в LiF [28,93–95], и в LMO 

[126,134]. В связи с этим для расчета диффузионных барьеров Li+ в системе 

была создана одна литиевая вакансия. Вакансия перемещалась из одного слоя 

атомов лития в другой, как показано на рисунке 3.2 (b), и были рассчитаны 

диффузионные энергетические барьеры между каждыми двумя соседними 

слоями в системе. Барьер для иона лития можно получить путем зеркального 

отображение барьера для вакансии, поскольку скачок вакансии эквивалентен 

скачку иона лития в противоположном направлении. Результаты расчета 

показаны на рисунке 3.2 (a). 
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Рисунок 3.2 (a) Энергетические барьеры траспорта 𝑉
ି и Li+ через границу 

раздела фаз LiF/LMO; (b) Нумерация литиевых слоев и перескоков через 

интерфейс в моделируемой системе; (c) Разница плотностей заряда на 

границе раздела фаз. 
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При создании вакансии общий заряд системы был установлен равным 0. 

Поскольку вакансия лития является отрицательно заряженным дефектом, в 

фазе LMO возник дырочный полярон η+ (удаленный электрон из атома Mn3+), 

компенсирующий дисбаланс заряда, о чем свидетельствует изменение 

магнитного момента одного из атомов марганца с 3,9μB (Mn3+) до 3,2μB (Mn4+). 

Большинство вакансионных перескоков между слоями лития сопровождались 

изменением конфигурации магнитных моментов атомов Mn (см. рисунок 3.3).  
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Рис. 3.3 Изменение магнитных моментов на Mn при перескоках иона 

лития вблизи межфазной границы LiF/LMO 

Это происходило, в том числе, во время скачков 1 и 2 в фазе LiF вдали 

от интерфейса. Это означает, что миграция вакансий лития в КЭС может 

вызывать синхронную миграцию поляронов в катоде, что минимизирует 

дальнодействующее кулоновское взаимодействие дефектов. При движении 

вакансии лития в фазе LiF к интерфейсу (т. е. из слоя 1 в слой 4 и из слоя 11 в 

слой 8) энергия системы уменьшается на ~0,8 эВ. Это также связано с 

кулоновским притяжением VLi
- и η+. Диффузионный барьер вакансии лития 

уменьшается по мере приближения к поверхности катода как слева (скачки 1, 

2 и 3), так и справа (скачки 10, 9 и 8).  

Диффузионный барьер ионов лития также уменьшается при 

приближении к поверхности катода слева; справа он изменяется немонотонно, 

но не превышает значения, полученного для самого дальнего от поверхности 

скачка 10. Различия в диффузионных барьерах слева и справа от слоя LMO 

обусловлены тем, что система не является полностью симметричной и имеет 
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различную конфигурацию магнитных моментов атомов Mn вблизи левой и 

правой поверхностей LMO. В фазе LiF вдали от интерфейса диффузионные 

барьеры сходятся к значениям, наблюдаемым в объеме [28–30]. 

Достигнув поверхностных слоев 4 и 8, ион лития интеркалирует в катод 

безбарьерно (скачки 4 и 7). Для скачков 5 и 6 внутри катода энергетические 

профили сильно асимметричны (при расположении вакансии в слое 6 энергия 

системы на ~1 эВ выше, чем в соседних слоях 5 или 7). Это говорит о том, что 

используемая толщина кристалла LMO (~1 нм) недостаточна для наблюдения 

барьеров, характерных для объемной диффузии. К сожалению, выполнить 

моделирование более крупных систем не позволяют вычислительные 

мощности. Однако наши расчеты надежно показывают, что в LiF 

диффузионные барьеры вблизи поверхности катода не достигают аномально 

высоких значений, как это наблюдается для других твердотельных 

интерфейсов [96,97]. 

Для анализа перераспределения электронов на интерфейсе 

рассчитывалась разность плотностей зарядов (Рис. 3.2 (с)). Желтые и синие 

области на Рис. 3.2 (с) представляют собой накопление и обеднение 

электронами соответственно. Видно, что плотность заряда изменяется только 

вокруг поверхностных атомов Mn, O и F. На поверхности LMO накопление 

электронов наблюдается около атомов кислорода, тогда как обеднение 

электронами возникает вокруг поверхностных атомов марганца. На 

поверхности LiF атомы фтора поляризованы сложным образом, образуя как 

области повышенной, так и пониженной электронной плотности. 

3.4 Скачек потенциала на межфазной границе 

Для изучения различных зарядовых состояний была получена структура 

двойного электрического слоя на границе раздела LixMn2O4/LiF для параметра 

x = 0,0, 0,5 и 1,0. Отметим, что коэффициент диффузии ионов лития в катодах 

имеет довольно сложную зависимость от параметра x [135–138]. 
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Для нахождения распределения заряженных дефектов на границе 

раздела фаз необходимо рассчитать общий скачок потенциала между фазами, 

который служит граничным условием для уравнения (3.3). Согласно формуле 

(3.4), скачок потенциала равен разности работ выхода контактирующих фаз 

LixMn2O4 и LiF. Работа выхода, в свою очередь, равна разности потенциала 

ионизации и энергии Ферми относительно максимума валентной зоны. Для 

расчета скачка потенциала использовались экспериментальные и расчетные 

данные, приведенные в Таблице 3.1. 

x μLi, эВ 
LiF LixMn2O4 Δφ, В 

EF, эВ IP, эВ W, эВ EF, эВ IP, эВ W, эВ 

0 -4.25 [133] 
1.75 

[92] 

6.65 

4.9 - - 8 [139] 
3.1 

0.5 -4.04 [133] 
1.96 

[92] 
4.69 1.01 8.53 7.52 

2.83 

1 -3.3 [133] 2.7 [92] 3.95 0.98 [140] 7.57 6.59 2.64 

Таблица 3.1. Работа выхода W, потенциал ионизации IP, энергия Ферми EF 

относительно максимума валентной зоны, химический потенциал лития μLi и 

падение потенциала Δφ на границе раздела. 

Для LiF рассчитанный потенциал ионизации составил 6,65 эВ. Чтобы 

рассчитать потенциал ионизации LiF, в данной работе были вычислены 

плотность состояний суперъячейки со свободными поверхностями вдоль 

направления (100) (см. Рис. 3.5) и распределение электростатического 

потенциала в суперъячейке, чтобы определить вакуумный уровень (Рис. 3.4). 

Таким образом, отрицательный потенциал ионизации IP был рассчитан как 

максимум валентной зоны относительно вакуумного уровня: 

−𝐼𝑃 = −𝐸௩௨௨ + 𝐸ெ                                         (3.5) 

𝐼𝑃ூி = 𝐸௩௨௨
ூி − 𝐸ெ

ூி = 1.665 − (−5.98) = 6.645 eV          (3.6) 
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Рисунок 3.4. Электростатический потенциал в ячейке LiF вдоль оси Z 
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Рисунок 3.5. Плотность состояний в LiF после релаксации. Максимум 

валентной зоны определен на уровне -5,98 эВ относительно «нулевого» 

уровня VASP. 

 

 При изменении параметра x изменяется химический потенциал атомов 

лития, что влияет на энергию Ферми в LiF. В диссертации использовались 

экспериментальные значения химического потенциала μLi относительно 

металлического Li для x = 0, 0,5, 1 из работы [133]. Соответствующие значения 

энергии Ферми LiF были получены из вычислительной работы [92]. Таким 

образом, работа выхода LiF во время литирования катода уменьшается с 4,9 

эВ при x = 0 до 3,95 эВ при x = 1 (Таблица 3.1). 

EF, IP и W для Li0.5Mn2O4 были рассчитаны нами самостоятельно. 

Процесс расчета IP на примере LiF описан выше. Расчет энергии образования 

дефектов Li0.5Mn2O4 производился методом Фрейсольдта, Нойгебауэра и Ван 
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де Валле [141]. Предполагая, что положительно заряженный полярон η+ и 

дефект замещения Li-Mn- - доминирующие в Li0.5Mn2O4, энергия Ферми EF 

подбиралась как свободный параметр для обеспечения электронейтральности 

системы с учетом распределения этих дефектов (Рис. 3.5).  

 

Рисунок 3.5. Энергия образования дефектов как функция энергии Ферми в 

Li0.5Mn2O4 

Работа выхода электрона W в Li0.5Mn2O4 рассчитывалась как разность IP 

и EF. В случае Li1Mn2O4 энергия Ферми была взята из работы [140]. Работа 

выхода λ-MnO2 была взята из работы [139]. На рисунке 3.6 показаны 

рассчитанные значения W для катода, использованного в этом исследовании, 

в сравнении с экспериментальными значениями. Видно, что работа выхода 

LixMn2O4 уменьшается примерно на 1,5 эВ, в то время как параметр x 

увеличивается от 0 до 1. Это изменение работы выхода хорошо согласуется с 

экспериментом. Уменьшение работы выхода с увеличением доли 
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интеркалированных ионов также экспериментально наблюдается для других 

материалов, таких как V2O5  [142] и TiS2 [143,144]. Важно отметить, что 

рассчитанные значения W завышены по сравнению с экспериментальными. 

Как будет показано далее, это не влияет на качественный вывод относительно 

диффузии ионов лития в слое LiF. Мы обнаружили, что скачок потенциала Δφ 

уменьшается при литировании катода. Он составляет 3,1 В, 2,83 В и 2,64 В при 

значениях x, равных 0, 0,5 и 1 соответственно (см. Таблицу 3.1). Согласно 

уравнению (4), положительная разность потенциалов между LiF и LMO 

обусловлена тем, что работа выхода LMO больше, чем у LiF. Формально 

уравнение (4) такое же, как и для контактной разности потенциалов между 

двумя металлами. Однако в случае металлов термодинамическое равновесие 

достигается путем обмена электронами, тогда как на границе фаз LMO/LiF оно 

достигается путем обмена ионами Li+ при условии, что химические 

потенциалы атомов Li в двух фазах равны. 

 

Рисунок 3.7. Изменение работы выхода LixMn2O4 с ростом параметра x 

согласно DFT-расчетам и экспериментам из работ [139,145–147]. 

3.5 Структура двойного электрического слоя 

Дополнительные параметры для расчета профиля потенциала и 

распределения концентрации доминирующих заряженных дефектов на 

границе фаз LixMn2O4/LiF, такие как диэлектрическая проницаемость, энергия 

образования дефектов и доля заполнения, показаны в Таблице 3.2. 
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В работе предполагается, что доминирующими заряженными дефектами 

в LiF являются вакансии лития и фтора LiV  , FV   [29,92]. Как показано в [140], 

основными дефектами в LiMn2O4 являются дырочный полярон η+ и литиевый 

антисайт MnLi . Также предполагается, что те же дефекты являются 

доминирующими и в Li0.5Mn2O4, но энергия образования дефектов для этого 

соединения была пересчитана нами. 

Насколько нам известно, химия дефектов в λ-MnO2 ранее не была 

подробно изучена, и доминирующие заряженные дефекты неизвестны. Для 

оценки энергии образования доминирующих дефектов в λ-MnO2 мы 

использовали экспериментальное значение плотности носителей заряда в γ-

MnO2 (n ~ 1016 см−3) [148]. Это оправдано, поскольку γ- и λ-фазы имеют 

одинаковую проводимость [149]. Поэтому мы неявно предполагаем, что 

основными дефектами в λ-MnO2 являются электроны и дырки. 

Фаза ε 

Доминирущие 

заряженные 

дефекты 

Ef, эВ N, см-3 

Степень 

заполнения 

α 

LiF 9.0 [150] 𝑉
ି, 𝑉ி

ା, 0.76 [29] 5.98⋅1022 0.1 [92] 

LiMn2O4 11.02 [140] 𝐿𝑖ெ
ି , η+ 0.32 [140] 1.44⋅1022 1 

Li0.5Mn2O4 7.3† 𝐿𝑖ெ
ି , η+ 0.38 0.72⋅1022 1 

λ-MnO2 68.1 [151] e, h 0.371* 2.88⋅1022 1 

Таблица 3.2. Диэлектрическая постоянная ε, максимальная плотность 

дефектов N, коэффициент заполнения α, доминирующие заряженные дефекты 

 
*Энергия образования доминирующих дефектов в λ-MnO2 была оценена 

на основе экспериментальной плотности носителей заряда в γ-MnO2 (n~1016 

см-3) [148] согласно уравнению lnf N
E kT

n
 . †Диэлектрическая проницаемость 

для Li0.5Mn2O4 была рассчитана нами с помощью VASP, используя подход 

Гайдоша и соавторов [152]. 
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и энергия их образования Ef, используемые в данной работе для расчета 

структуры двойного слоя.  

 

 

Рисунок 3.8. Распределение доминирующих заряженных дефектов на 

границе фаз LixMn2O4/LiF. 

На Рис. 3.8 показано распределение доминирующих заряженных 

дефектов на границе раздела для различных значений параметра x. В фазе 

LixMn2O4 слой пространственного заряда имеет относительно небольшую 

толщину около 100 нм, что объясняется высокой концентрацией заряженных 

дефектов в объеме ~1016 см-3. В распределении отрицательных дефектов 

вблизи поверхности наблюдается плато шириной порядка нескольких 

ангстрем, где достигаются максимально возможные концентрации 𝐿𝑖ெ
ି . 

Слой пространственного заряда в LiF имеет значительную толщину 

~100 мкм. Это связано с высокой энергией образования дефектов 0,76 эВ 

(таблица 2). Это приводит к низкой концентрации заряженных дефектов в 

объеме ~1010 см-3. Профиль концентрации положительных дефектов не 
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зависит существенно от параметра x и достигает максимума вблизи 

поверхности, где он составляет около 10% от атомной плотности F в объеме. 

Однако концентрация LiV   в двойном слое очень мала. Для вакансионного 

механизма диффузии коэффициент диффузии пропорционален концентрации 

литиевых вакансий [153]: 

0 exp ,LiV

Li

C E
D D

C kT

           
                                           (3.7) 

где 𝐷 – константа материала, E – барьер диффузии.  

Как показано на Рис. 3.2, барьер диффузии достигает объемных 

значений уже на расстоянии двух атомных слоев от границы раздела фаз (z ≈ 

4 Å) и не зависит от расстояния. Таким образом, зависимость коэффициента 

диффузии от расстояния от поверхности при z > 4 Å определяется профилем 

концентрации вакансий лития: 
( )( )

Li

Li

VLi
bulk bulk

V

C zD z
D C





 . Из Рис. 3.8 (правая ось) 

видно, что коэффициент диффузии ионов Li+ уменьшается по мере 

приближения к поверхности интерфейса LMO/LiF. На расстоянии примерно 

10 Å от поверхности коэффициент диффузии на 12 порядков ниже, чем в 

объеме. Это делает практически невозможным пересечение интерфейса для 

ионов Li+. Качественно аналогичный эффект наблюдался в твердотельных 

аккумуляторах на границе катод-твердый электролит [102,103].  

Полученный результат показывает, что в случае КЭС, состоящего 

только из бездефектной фазы LiF, литий-ионный аккумулятор должен 

обладать низкой скорость заряда-разряда. В то же время большая ширина 

запрещенной зоны LiF (см. Рис. 3.5), подтверждает высокую эффективность 

этого материала в предотвращении разложения электролита, что должно 

повысить циклируемость аккумулятора. 
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Рисунок 3.9 Профили электрического потенциала на границе раздела 

LixMn2O4/LiF с логарифмической (а) и линейной (b) шкалами расстояний. 

На рисунке 3.9 показаны профили электрического потенциала на 

границе раздела LixMn2O4/LiF для x = 0, 0,5 и 1. Во всех случаях потенциал 

устанавливался равным 0 при z = 0. Можно выделить несколько областей с 

качественно различным поведением потенциала. Вблизи поверхности 

потенциал изменяется квадратично с расстоянием, поскольку плотность 

заряда остается постоянной в этой области. На больших расстояниях 

наблюдается логарифмическая зависимость [92]. Эта область является самой 

длинной в фазе LiF. Еще дальше от поверхности логарифмическая 

зависимость превращается в экспоненциальную, аналогичную 

диффузионному слою в модели Гуи-Чепмена. 

Как мы уже упоминалось ранее, при увеличении x от 0 до 1 скачок 

потенциала на границе раздела монотонно уменьшается. Однако доли скачка 

потенциала внутри каждой фазы в отдельности изменяются немонотонно. 

Скачок потенциала в LiF уменьшается при изменении x от 0 до 0,5, но 

увеличивается при дальнейшем росте x от 0,5 до 1. Это связано с изменением 

диэлектрической проницаемости и энергии образования дефектов Ef в фазе 

LixMn2O4 в процессе разряда. Это также приводит к немонотонному 

изменению концентрации вакансий лития вблизи поверхности. Из Рис. 3.8 

видно, что наиболее затрудненный транспорт ионов лития через слой LiF 
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наблюдается при полностью делитированном катоде, а максимальный 

коэффициент диффузии приходится на промежуточное значение x = 0,5. В 

фазе LiF при x = 0,5 и на расстоянии до интерфейса менее ~10 Å концентрация 

вакансий лития выше, чем при x = 0 и x = 1. Следовательно, наибольший 

коэффициент диффузии соответствует x = 0,5. 

3.6. Ограничения расчетов. Обобщение на случай различных катодных 

материалов. 

Стоит отметить, что в данной работе рассматривается контакт между 

полубесконечными фазами. Показано, что толщина двойного слоя в LiF очень 

велика (порядка 100 мкм) из-за малой объемной концентрации заряженных 

дефектов. В то же время толщина КЭС не превышает 20 нм [3,10,11]. 

Рассмотрение слоя LiF конечной толщины существенно усложняет задачу как 

с вычислительной точки зрения, так и с точки зрения физической модели, 

поскольку требует учета двойного электрического слоя на границе раздела 

LiF/электролит. Несмотря на это, положительная разница в работах выхода 

между фазами LixMn2O4 и LiF должна приводить к качественно схожему 

эффекту формирования области, обедненной вакансиями лития, вблизи 

поверхности катода даже в случае толщины КЭС в несколько нанометров. 

Отметим также, что параметры, используемые для оценки падения 

потенциала на границе, содержат погрешности. Например, химический 

потенциал атомов лития в Li1Mn2O4 варьируется от -3,8 до -3,3 эВ 

(относительно металлического Li) согласно различным экспериментам 

[133,154,155]. Переоценка рассчитанной работы выхода составляет от 0,4 до 1 

эВ (рисунок 3.6). Таким образом, падение потенциала на интерфейсе 

Li1Mn2O4/LiF имеет широкий диапазон неопределенности от 1,3 до 2,9 В. 

Несмотря на это, качественная структура двойного слоя не меняется, а 

профили концентрации доминирующих дефектов изменяются только в узком 

слое в пределах нескольких нанометров от интерфейса (Рис. 2.10). 
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Рисунок 3.10. Диапазон распределений концентрация на границе фаз при x = 

1. Сплошные линии соответствуют скачку потенциала в 2,9 В, штрихованные 

– скачку потенциала в 1,3 В.  

Для обобщения качественных результатов этой работы на другие 

катодные материалы мы оценили падение потенциала на интерфейсе 

катод/LiF для низковольтных и высоковольтных катодных материалов, таких 

как LiCoO2 и LiNi0.5Mn1.5O4 [156]. Здесь для оценок использовались только 

экспериментальные значения работы выхода и химического потенциала лития 

для катодных материалов (рисунки 3.11 (a) и (b)). Для LiF использовалась 

расчетная зависимость работы выхода от химического потенциала лития из-за 

отсутствия соответствующих экспериментальных данных (см. Таблицу 3.1 и 

Дополнительные материалы в [92]). Как видно из рисунка 3.11 (c), несмотря 

на значительную неопределенность для LiCoO2 и LiMn2O4, во всех случаях 

падение потенциала между LiF и катодом положительно. Таким образом, для 

всех рассмотренных катодных материалов будет наблюдаться обеднение 

вакансиями лития в LiF и затрудненный транспорт ионов Li+ через интерфейс. 
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Рисунок 3.11. Экспериментальные значения работ выхода (a) и химического 

потенциала лития (b) для различных катодных материалов LiCoO2, LiMn2O4, 

LiNi0.5Mn1.5O4 согласно работам [133,139,145–147,154,155,157–166]; (c) – 

диапазон возможных значений разности потенциалов между LiF и катодом, 

оцененный с использованием данных (а) и (б). 

 

 Таким образом, результаты показывают, что идеальный монокристалл 

LiF, как предельный случай обогащенного LiF КЭС, не является хорошим 

выбором для дизайна интерфейса, поскольку не обеспечивает быстрый 

транспорт Li+. Вероятно, нанокристаллическая мозаичная структура богатого 

LiF КЭС с большим количеством границ зерен является важным аспектом, 

обеспечивающим быстрый транспорт ионов к поверхности катода [167,168]. 

Согласно Рамасубраманьяну и соавторам, самая быстрая диффузия Li 

наблюдается для границ зерен LiF/Li2O по сравнению с LiF/LiF и Li2O/Li2O 

[169]. Поверхность LiF (001) также является путем с высокой диффузией [22]. 

В этом контексте стоит упомянуть работу Пана и соавторов [101], которые 

породемонстрировали увеличение ионной проводимости на интерфейсе 

LiF/Li2CO3 из-за образования слоя пространственного заряда, обогащенного 

заряженными дефектами, который опосредует транспорт лития. Решеточная 
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диффузия в LiF также может быть усилена двухвалентными примесями, 

поскольку они увеличивают концентрацию вакансий лития [170,171]. К таким 

примесям могут относиться переходные металлы Co, Ni, Mn [172], которые 

входят в состав катодных материалов и, вероятно, попадают в решетку LiF в 

результате процесса растворения на стадии формирования слоя. 

Одновалентные примеси в LiF также улучшают ионную проводимость, 

снижая диффузионный барьер [171]. 

Отметим также, что в данной работе предполагается, что структура 

исследуемой интерфазы остается неизменной. Это позволило выявить новые 

аспекты транспорта Li+, связанные с образованием слоя пространственного 

заряда на границе раздела. В то же время, хотя обогащенный LiF КЭС 

замедляет процессы деградации, такие как растворение металла [5, 22, 23], 

выделение кислорода [5, 14] и разложение электролита, он не устраняет их 

полностью. Таким образом, в действительности интерфейс катод/КЭС не 

является абсолютно стабильным. В процессе циклирования как КЭС, так и 

катод претерпевают непрерывные структурные и химические изменения. Что 

касается материала катода, можно наблюдать его растрескивание [173,174] и 

переход в структуру каменной соли [175,176]. Изменения толщины, структуры 

и состава КЭС показаны в работах [10,177]. Все эти аспекты влияют на 

транспорт лития через интерфейс катод/КЭС в течение срока службы батареи 

и должны стать предметом будущих теоретических исследований. 

3.7 Выводы к главе 3 

1. При переносе иона Li+ из модельного катодно-электролитного слоя LiF в 

катод LiMn2O4 по вакансионному механизму не наблюдается аномальных 

миграционных барьеров на границе раздела фаз, способных замедлить 

процесс интеркаляции. 

2. В состоянии термодинамического равновесия между LiF и LixMn2O4 

возникает положительный скачет электрического потенциала, убывающий 
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с 3.1 В до 2.6 В при изменении стехиометрического коэффициента x от 0 

до 1.  

3. Положительного скачка электрического потенциала между LiF и катодом 

LiMn2O4 приводит к формированию области пространственного заряда с 

низкой концентрацией литиевых вакансий в фазе LiF вблизи поверхности 

катода, что замедляет транспорт лития через катодно-электролитный слой. 

Результат обобщен на случай катодных материалов LiCoO2 и 

LiNi0.5Mn1.5O4. 

4. Сделан вывод, что поликристаллическая структура с множественными 

границами зерен и неорганическими включениями других фаз, а также 

наличие примесей, ускоряющих объемную диффузию в LiF, критически 

важно для обеспечения высокой ионной проводимости КЭС, насыщенного 

LiF. 

Представленные в Главе 3 результаты опубликованы в статье: 

5. Chekushkin P.M., Nikitina V.A., Kislenko S.A. Modeling of lithium ion 

transport at the LixMn2O4/LiF interface // Solid State Ionics. 2025. V. 420. P. 

116766. 
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Глава 4. Интеркаляция ионов в гексацианоферраты железа и 

меди 

 Данная глава посвящена исследованию интеркаляции ионов различной 

природы (K+, Mg2+, H) в дефектные гидрированные гексацианоферраты железа 

(ГЦФЖ) и меди (ГЦФМ). Актуальность связана с созданием дешевых пост-

литий-ионных аккумуляторов на водных электролитах. Основной акцент 

главы сделан на исследование проблемы интеркаляции Mg2+, которая 

заключается в экспериментально противоречивых данных относительно 

возможности интеркаляции магния в гексацианоферраты из водных растворов 

[36]. 

 В главе выполнен поиск энергетически оптимальных структур ГЦФЖ и 

ГЦФМ после интеркаляции ионов K+, Mg2+, H, представлены данные об 

изменении параметров решетки, выполнен расчет потенциалов интеркаляции. 

Предложено термодинамическое объяснение невозможности интеркаляции 

магния из водных электролитов. Подтверждена гипотеза о преимущественной 

интеркаляции протонов из водных магний-содержащих электролитов, 

предложенная Никитиной и соавторами [36]. 

4.1 Атомные структуры моделируемых систем. 

В данной работе моделировались дефектные кубические структуры со 

стехиометрией Fe[Fe(CN)6]3/4 и Cu[Fe(CN)6]3/4 (Рис. 1). Стехиометрия ГЦФМ 

отличается от экспериментально установленной Cu[Fe(CN)6]2/3 [178], 

поскольку ее моделирование требует построения увеличенной расчетной 

ячейки и сопряжено с существенными вычислительными сложностями. Ранее 

в литературе также моделировалась ячейка со стехиометрией Cu[Fe(CN)6]3/4 

[179].   

Атомы металлов соединены между собой лигандами -CN- (Рис. 4.1(а)). 

В элементарной ячейке содержалось три атома Fe, имеющих химическую 

связь с атомами C, (обозначены желтым на Рис. 3.1 (а)) и четыре атома Fe или 
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Cu, связанных с атомами N (обозначены синим на Рис. 3.1 (а)). Таким образом, 

при интеркаляции, например, одного иона K+ в данную расчетную ячейку 

образуется структура со стехиометрией K1/4Fe[Fe(CN)6]3/4 или 

K1/4Cu[Fe(CN)6]3/4. Структуры содержали полость в центре (вакансию 

комплекса Fe(CN)6), заполненную водой. В полости находилось 14 молекул 

воды в соответствии с экспериментальными данными [180,181] (Рис. 3.1 (б)). 

Шесть молекул координированы атомами железа в структуре ГЦФЖ или 

атомами меди в структуре ГЦФМ; восемь свободных молекул воды по одной 

в каждом из малых кубов, сформированных атомами металлов. Число атомов 

в системе составляло 85. 

 

Рисунок 4.1. (а) – Визуализация металл-органического каркаса ГЦФЖ 

(ГЦФМ); цифрами I, II и III обозначены стартовые положения 

интеркалированных ионов K+ или Mg2+, рассмотренные в работе; (б) – 

структура воды в полости, представляющая собой 6 координированных и 8 

свободных молекул H2O. 

4.2 Протокол DFT расчетов 

Расчеты производились с помощью вычислительного пакета Vienna Ab 

Initio Package (VASP) [182] в трехмерных периодических граничных условиях. 

Использовалось обобщенное градиентное приближение с поправкой Хаббарда 

(GGA+U) [183] для учета сильной корреляции d-электронов железа и меди с 
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функционалом плотности PBE [72]. Значения Ueff полагались равными 3.0 эВ 

для атомов Cu и 1.0 эВ для атомов Fe [105]. Использовалась k-сетка 

Монхорста-Пака 4×4×4, критерий сходимости электронной подсистемы 

составлял 10-6 эВ; сходимость ионной подсистемы контролировалась силовым 

критерием в 0,05 эВ/А на атом. Энергия обрезания плоских волн составляла 

780 эВ. 

4.3 Метод расчета потенциала интеркаляции 

Для расчета потенциала интеркаляции в моделируемые кристаллические 

структуры внедрялись ионы с образованием соединений с общей формулой 

A௫B[Fe(CN)]ଷ/ସ · (
ଵସି

ସ
)HଶO, где A – ион K+, Mg2+ или H+, B – атом Fe или Cu, 

n – количество молекул воды, вытесненных из кристалла 

интеркалированными ионами, x – варьируемый параметр, характеризующий 

степень разряда катодного материала. Использованная в расчетах ячейка 

такова (Рис. 4.1), что один интеркалированный ион соответствует параметру 

𝑥 =
ଵ

ସ
, два интеркалированных иона – 𝑥 =

ଵ

ଶ
. Средний равновесный потенциал 

катода относительно металлического анода при изменении количества 

внедренных ионов от значения x1 до x2 определяется изменением свободной 

энергии системы ΔG [184]: 

< 𝑉 > =  −
௱ீ

(௫మି௫భ)௭ி
     (4.1) 

где z – заряд интеркалированного иона (1 или 2), F постоянная Фарадея. 

При расчете изменения свободной энергии ( 𝛥𝐺 =  𝛥𝐸 + 𝑃𝛥𝑉 − 𝑇𝛥𝑆 ) 

использовался общепринятый подход, при котором вкладами PΔV и TΔS 

пренебрегалось, а изменение свободной энергии 𝛥𝐸  рассчитывалось при 

температуре 0 К (см. обзоры [185,186]). Методы учета конечной температуры 

при расчетах потенциала интеркаляции на основе DFT моделирования 

приведены в [28]. Таким образом, потенциал относительно металлического 

анода определялся согласно следующему соотношению: 



83 
 

< 𝑉 > =  −
ாೣమିாೣభି(௫మି௫భ)ாಾାఓಹమೀ

(௫మି௫భ)௭ி
    (4.2) 

𝐸௫భ
 и 𝐸௫మ

 – энергии моделируемых систем, полученных из DFT-расчетов 

после оптимизации (включая размер и геометрию ячейки), 𝐸ெ – энергия атома 

K или Mg в решетке металла, также полученная из DFT-расчетов, 𝜇ுమை  – 

химический потенциал молекулы H2O в жидкой фазе при нормальных 

условиях. В случае K, для расчета энергии 𝐸ெ  моделировалась объемно 

центрированная решетка металлического калия, в случае Mg – гексагональная 

решетка металлического магния. После оптимизации решеток с 

использованием того же функционала электронной плотности PBE, 

рассчитывалась энергия, приходящаяся на один атом металла, аналогичном 

работам [187,188]. Для удобства сравнения с экспериментом значения, 

полученные по формуле (4.2), пересчитывались относительно стандартного 

водородного электрода сравнения (СВЭ). При этом использовались 

стандартные электродные потенциалы металлов 𝑉/శ  и 𝑉ெ/ெమశ  

относительно СВЭ (Таблица 4.1). 

Таблица 4.1. Используемые в расчетах значения. 

𝑬𝑯𝟐𝑶, эВ 𝜟𝑯𝑯𝟐𝑶
𝒆𝒗𝒂𝒑, эВ 𝑻𝑺𝑯𝟐𝑶, эВ 𝝁𝑯𝟐𝑶, эВ EK, эВ EMg, эВ 𝑽𝑴𝒈/𝑴𝒈𝟐శ, В 𝑽𝑲/𝑲శ, В 

-14.22 0.424 [189] 
0.217 

[189] 
-14.43 -1.02 -1.57 -2.36 [190] -2.924 [190] 

 

Расчет химического потенциала молекулы воды производился методом 

по «водяному пару» [191]: 

𝜇ுమை = 𝐸ுమை − 𝛥𝐻ுమை
௩

+ 𝑇𝑆ுమை    (4.3) 

где 𝐸ுమை – полученная в DFT расчете энергия одной молекулы воды в 

кубической ячейке объемом 15×15×15 А3, 𝛥𝐻ுమை
௩ и 𝑆ுమை экспериментальные 

значения энтальпии парообразования и энтропии воды (Таблица 4.1). 
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Расчет потенциала интеркаляции протонов в исследуемые структуры 

производился относительно стандартного водородного электрода согласно 

соотношению [192,193]: 

< 𝑉 > =  −
ாೣభିாೣమି

(ೣమషೣభ)

మ
ఓಹమ

(௫మି௫భ)ி
− 0.059𝑝𝐻    (4.4) 

где  𝜇ுమ
- химический потенциал водорода при стандартных условиях, 

вычисленный по методике, описанной в работе [192]. Потенциал 

интеркаляции, согласно формуле (4.4), имеет зависимость от pH, что отражает 

зависимость химического потенциала протонов в водном электролите от pH. 

4.4 Расчетные значения потенциалов интеркаляции 

Полученные в расчетах периоды решеток ГЦФЖ и ГЦФМ составляют 

10.22 Å и 10.28 Å соответственно, что согласуется с экспериментом в пределах 

ошибки 1.5 % [36]. 

Сложность расчета потенциала интеркаляции в гидратированные 

гексоцианоферраты состоит в том, что система свободно обменивается водой 

с внешним резервуаром (водным раствором электролита). При интеркаляции 

ионов неизвестное количество молекул воды может быть вытеснено из 

решетки. Наиболее энергетически выгодное положение иона в решетке также 

неизвестно. Для поиска наиболее выгодных конфигураций рассматривалось 

несколько стартовых положений иона: центр полости (положение I на Рис. 3.1 

(а)), центр грани малого куба (положение II), центр малого куба (положение 

III). В первом случае количество молекул воды оставалось неизменным. Во 

втором случае рассматривался как вариант без удаления воды, так и с 

удалением ближайшей молекулы. В третьем случае удалялась одна 

ближайшая молекула воды. 

Таблица 4.2. Энергии всех рассмотренных ячеек после оптимизации.  

Конфигурация Энергия ячейки после оптимизации, эВ 

Пустая ячейка ГЦФЖ -548.540 
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K в поз. I, n=0, ГЦФЖ -551.061 

K в поз. II, n=0, ГЦФЖ -551.149 

K в поз. II, n=1, ГЦФЖ -536.706 

K в поз. III, n=1, ГЦФЖ -536.235 

Mg в поз. I, n=0, ГЦФЖ -549.479 

Mg в поз. II, n=0, ГЦФЖ -551.131 

Mg в поз. II, n=1, ГЦФЖ -535.948 

Mg в поз. III, n=1, ГЦФЖ -535.923 

 

Пустая ячейка ГЦФМ -533.657 

K в поз. I, n=0, ГЦФМ -538.302 

K в поз. II, n=0, ГЦФМ -538.777 

K в поз. II, n=1, ГЦФМ -523.966 

K в поз. III, n=1, ГЦФМ -524.268 

Mg в поз. I, n=0, ГЦФМ -540.534 

Mg в поз. II, n=0, ГЦФМ -538.614 

Mg в поз. II, n=1, ГЦФМ -523.794 

Mg в поз. III, n=1, ГЦФМ -523.966 

2K, n=2, ГЦФМ -514.647 

H у своб. воды, ГЦФМ -538.699 

H у коорд. воды, ГЦФМ -538.550 

2H у своб. воды, ГЦФМ -543.447 

2H у коорд. воды, ГЦФМ -543.729 

2H у своб. и коорд. воды, 

ГЦФМ 

-542.931 

 

  



86 
 

 

Рисунок 4.2. Энергия образования различных конфигураций 

интеркалированных ионов K+ (а), Mg2+ (б) и H+ (в) в ГЦФМ в зависимости от 

стехиометрического параметра x. Конфигурации 2K и 2H подразумевают 

интеркаляцию двух ионов соответствующего типа. На подрисунке (в) 

дополнительно пояснено изначальное положение H+ - у свободной или у 

координированной молекулы воды. 
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Рисунок 4.3. Энергия образования различных конфигураций 

итнеркалированных ионов K+ (а), Mg2+ (б) в ГЦФЖ в зависимости от 

стехиометрического параметра x.  

 

Таблица 4.3. Параметры оптимизированных ячеек с одним 

интеркалированным ионом. 

Конфигурация\Параметр a, Å b, Å c, Å α, ° β, ° γ, ° 

ГЦФЖ без интеркалатов, 

n=0 

10.21 10.24 10.20 87.46 89.34 90.95 

K в позиции II, n=0, 

ГЦФЖ 

10.29 10.27 10.06 87.33 90.95 91.39 

Mg в позиции II, n=0, 

ГЦФЖ 

10.15 10.32 10.20 87.79 90.26 87.94 

ГЦФМ без интеркалатов, 

n=0 

10.74 10.05 10.05 87.80 91.10 90.91 

K в позиции II, n=0, 

ГЦФМ 

10.44 10.31 10.38 89.58 90.01 90.34 

Mg в позиции I, n=0, 

ГЦФМ 

10.14 9.95 10.01 90.59 92.31 89.83 

H у своб. воды, ГЦФМ 9.97 11.10 10.036 89.30 89.73 91.36 

 

В Таблице 4.2 указаны энергии всех рассмотренных ячеек после 

оптимизации. На Рис. 4.2 и 4.3 показаны энергии образования 

оптимизированных исследованных конфигураций в зависимости от 

стехиометрического коэффициента x для ГЦФМ и ГЦФЖ соответственно. На 

Рис. 4 показаны визуализации энергетически наиболее выгодных структур с 

одним ионом. Видно, что наиболее выгодная структура зависит как от типа 

гексоцианоферрата, так и внедренного иона. В ГЦФМ ион Mg2+ располагается 

в центре полости (Рис. 4.4 (в)), тогда как в ГЦФЖ ближе к центру грани малого 

куба (Рис. 4.4 (д)). Ион K+ в обоих случаях располагается в центре грани 
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малого куба (Рис. 4.4 (б) и 4.4 (г)). Интересно, что все найденные структуры 

не предполагают выход молекул воды из полости. Рассмотренные варианты с 

выходом одной молекулы воды менее энергетически выгоды. 

Для ГЦФМ также моделировалась интеркаляция протонов. Протон в 

водном растворе ассоциирует с молекулой воды с образованием иона H3O+, 

имеющий близкий с молекулой H2O размер. Поэтому, в данной работе при 

внедрении протона считалось, что количество молекул воды в решетке не 

меняется. Системы с присоединенным протоном к координированной и 

свободной воде имеют близкие энергии (Рис. 4.2 (в)). Однако более стабильна 

система с ионом H3O+ на месте свободной воды (Рис. 4.4 (а)). 

В Таблице 4.3 приведены параметры оптимизированных ячеек, 

изображённых на Рис. 4.4. Согласно эксперименту, гексацианоферраты железа 

и меди имеют кубическую структуру (группа симметрии Fm-3m); фазовые 

переходы при интеркаляции K+ не наблюдаются [36]. В данной работе в 

процессе оптимизации не накладывались ограничения на симметрию ячейки. 

В связи с этим, не наблюдается точного совпадения длин векторов ячейки, и 

углы не являются точно прямыми. Аналогичный эффект наблюдался в других 

расчетных работах, посвященных моделированию гексацианоферратов 

[107,109]. Однако, разница длин векторов ячеек для исследованных систем не 

превышает 2%, а отклонение от прямых углов не превышает 3%. Исключение 

составляет структура на Рис. 4.4а, полученная после интеркаляции протона, 

для которой вектор b на ~10% больше векторов a и c (см. Таблицу 4.3). В этом 

случае можно говорить об образовании тетрагональной фазы. 

Предположительно это может быть связано с образованием иона H3O+, 

который существенно перестраивает сеть водородных связей в водной 

подсистеме. Вероятно, по этой же причине наблюдается существенное 

отклонение цепочек атомов Cu-N-C-F от линейной структуры. Двухзарядный 

ион Mg2+ на Рис. 4.4 (д)) ближе притягивает к себе соседнюю молекулу воды 
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и сильнее изменяет положение соседних лигандов -CN- по сравнению с 

однозарядным ионом K+ на Рис. 4.4 (б) и 4.4 (г)). 

При интеркаляции ионов размер ячеек менялся не более, чем на 1%. Это 

существенно меньше, чем в классических катодных материалах для Li-ионных 

аккумуляторов типа LiCoO2 [194], что указывает на более высокий ресурс 

катодных материалов на основе аналогов берлинской лазури. 

 

Рисунок 4.4. Найденные энергетически наиболее выгодные структуры с 

интеркалированным ионом H+ (а), K+ (б) и Mg2+ (в) в ГЦФМ и K+ (г), Mg2+ (д) 

в ГЦФЖ.  

На Рис. 4.5 (а) показаны расчетные и экспериментальные зависимости 

равновесного потенциала интеркаляции различных ионов от параметра x для 

ГЦФМ. Расчетный профиль для K+ хорошо согласуется с экспериментом. 

Характерный потенциал интеркаляции Mg2+ составляет порядка 0.3 В, что 

находится в области электрохимической стабильности воды. Однако 
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потенциал интеркаляции протонов имеет существенно более положительные 

значения порядка 1 В. Как показано в работах [65,66], это должно приводить 

к интеркаляции преимущественно H+ из водных магний-содержащих 

электролитов, что подтверждает выводы работы [36]. Расчетный профиль 

равновесного потенциала катода при интеркаляции H+ в ГЦФМ также хорошо 

согласуется с результатами измерений в работе [36]. 

На Рис. 4.5 (б) показаны расчетные потенциалы интеркаляции ионов в 

ГЦФЖ. Для K+ V ~ 1.6 В (относительно СВЭ). Для Mg2+ потенциал 

интеркаляции имеет сильно отрицательное значение порядка -1.9 В, что 

меньше анодного предела стабильности воды, который составляет 0 В при pH 

= 0 и -0.83 В при pH = 14 [195]. Таким образом, интеркаляция магния из водных 

растворов в ГЦФЖ неосуществима. 

 

Рисунок 4.5. Зависимости равновесного потенциала интеркаляции 

различных ионов от параметра x для ГЦФМ (а) и ГЦФЖ (б). 

4.5 Выводы к главе 4 

1. Показано, что наиболее стабильная структура интеркалата зависит как от 

типа гексацианоферрата, так и интеркалированного иона. В дефектном 

гидрированном гексацианоферрате меди Mg2+ занимает центр вакансии 

комплекса Fe(CN)6, K+ располагается в центре грани малого куба, 
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итеркалированный протон образует ион H3O+ на месте одной из свободных 

молекул воды. Для исследованных стехиометрических составов 

интеркаляция ионов не сопровождается деинтеркаляцией молекул воды. 

2. Материалы ГЦФЖ и ГЦФМ претерпевают малые изменения параметра 

решетки при интеркаляции ионов (не более 1%), что указывает на высокие 

показатели циклируемости. 

3. Для ГЦФЖ потенциал итнеркаляции Mg2+ имеет сильно отрицательное 

значение порядка -1.9 В (относительно СВЭ), что лежит вне области 

электрохимической стабильности воды и делает интеркаляцию магния 

невозможной. 

4. Для ГЦФМ потенциал интеркаляции Mg2+ лежит в области стабильности 

воды, однако имеет более отрицательное значение, по сравнению с протон, 

что свидетельствует о преимущественной интеркаляции H+ из водных 

растворов, образующихся в результате диссоциации воды. 

Представленные в Главе 4 результаты опубликованы в статье: 

 Чекушкин П.М., Кисленко В.А., Кисленко С.А. DFT-моделирование 

интеркаляции ионов в гексацианоферраты железа и меди // Теплофизика 

высоких температур. 2025. Т.63. №3. 
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Заключение 

В настоящей работе с помощью метода молекулярной динамики и 

теории функционала электронной плотности проведено теоретическое 

исследование термодинамических и кинетических аспектов интеркаляции 

ионов различной природы (Li+, K+, Mg2+, H+) в различные катодные материалы 

(LiCoO2, LiMn2O4, Fe[Fe(CN)6]3/4, Cu[Fe(CN)6]3/4), актуальные для приложений.  

Получены следующие результаты: 

1. Показано, что профиль свободной энергии интеркаляции ионов в LiCoO2 

из электролитов на основе воды и пропиленкарбоната содержит два 

энергетических барьера, первый из которых связан с частичной 

десольватацией иона при его переносе из объема электролита в 

адсорбированное состояние на поверхности катода, второй – с переносом 

через межфазную границу и внедрением иона в междоузлие катода. Барьер 

десольватации составляет 0.25 эВ и 0.45 эВ в воде и пропиленкарбонате 

соответственно. Барьер внедрения в катод составляет 0.2 эВ и 0.1 эВ в воде 

и пропиленкарбонате соответственно. 

2. Установлено, что при переносе иона Li+ через модельный катодно-

электролитный слой LiF и встраивании в катод LiMn2O4 миграционные 

барьеры не превышают объемные значения для фазы LiF. В 

предположении термодинамического равновесия между 

контактирующими фазами предсказано формирование положительного 

скачка электрического потенциала между LiF и LiMn2O4, что приводит к 

существенному снижению концентрации вакансий Li+ в LiF вблизи катода 

и замедляет ионный транспорт. Результат обобщен на случай катодных 

материалов LiNi0.5Mn1.5O4 и LiCoO2. Сделан вывод, что 

поликристаллическая структура с множественными границами зерен и 

неорганическими включениями других фаз, а также наличие примесей, 



93 
 

ускоряющих объемную диффузию в LiF, критически важно для 

обеспечения высокой ионной проводимости КЭС, насыщенного LiF. 

3. Найдены наиболее стабильные положения катионов K+, Mg2+ и H+ в 

дефектном гидрированном гексацианоферрате меди: Mg2+ занимает центр 

вакансии комплекса Fe(CN)6, K+ располагается в центре грани малого куба, 

итеркалированный протон образует ион H3O+ на месте одной из свободных 

молекул воды. Дано объяснение невозможности интеркаляции Mg2+ в АБЛ 

из водных электролитов: 1) потенциал интеркаляции Mg2+ в 

гексацианоферрат железа меньше катодного предела стабильности воды; 

2) потенциал интеркаляции Mg2+ в гексацианоферрат меди лежит в области 

стабильности воды, однако имеет более отрицательное значение по 

сравнению с протоном, что указывает на преимущественную 

интеркаляцию протонов из водных Mg-содержащих растворов. 
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Перечень сокращений и обозначений 
 

МД – молекулярная динамика. 

DFT – теория функционала электронной плотности. 

КЭС – катодно-электролитный слой. 

АБЛ – аналог берлинской лазури. 

МОК – металл-органические каркасы. 

ТЭС – твердый электролитный слой. 

LMO – катодный материал LiMn2O4. 

ГЦФЖ – гексацианоферрат железа. 

ГЦФМ – гексацианоферрат меди. 

СВЭ – стандартный водородный электрод. 
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