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1. ВВЕДЕНИЕ

Материалы на основе бинарных соединений  
AmBn тройной системы Si–C–Li в последние годы 
интенсивно исследуются как материалы электро-
да (анода) для перезаряжаемых Li-ионных батарей 
(LIB). В указанном плане политипы полупроводни-
кового соединения SiC [1], полуметаллические фазы 

Li2C2 [2] и  Li Sim n  [3] являются важными ионными 
проводниками и ионообменниками для LIB [4].

Фазовые равновесия, термодинамические свой-
ства и структура бинарных и некоторых тройных 
сплавов системы Si–C–Li изучены ранее [5–8]. 
Структура, состав и свойства материалов электро-
да сильно влияют на характеристики LIB.

DOI: 10.31857/S0544126924010031

В равновесной модели системы твердая поверхность — адатом, включающей трехмерную межфазную 
поверхность, рассмотрены изменения поверхностных свойств с учетом химического потенциала за 
счет действия поверхностного натяжения. Проанализирована связь между химическим потенциалом 
и электрохимическим потенциалом i-го компонента в электрохимической ячейке.
Используя теорию функционала плотности (DFT), исследованы адсорбционные, электронные 
и термодинамические свойства 2 × 2 × 1 и 3 × 3 × 1 суперъячеек кристаллических соединений AmBn  
( A B H SiC, Li C ,Li Si2m n m n= −4 2α - , где n и m — стехиометрические коэффициенты) граничных 
бинарных систем тройной фазовой диаграммы Si–C–Li. Стабильность фаз AmBn и расчеты свойств 
проводили с обменно-корреляционным функционалом в рамках обобщенного градиентного при-
ближения (GGA PBE). Рассчитаны параметры кристаллических структур соединений AmBn, энергия 
адсорбции адатома лития ( )ELiads

 на подложке 4H–SiC, электронная структура и термодинамические 
свойства суперъячеек AmBn. Определены термодинамически стабильные конфигурации суперъячеек 
4H–SiC –Liads, имеющие разные расположения Liads. Проведены DFT GGA PBE расчеты энтальпии 
образования соединений AmBn в тройной системе Si–C–Li. Учитывая изменения свободной энергии 
Гиббса в твердофазных реакциях обмена между бинарными соединениями, установлены равновес-
ные разрезы (конноды) в концентрационном треугольнике фазовой диаграммы Si–C–Li. Построено 
изотермическое сечение фазовой диаграммы Si–C–Li при 298 К. Анализированы закономерности 
диффузионных процессов, которые связаны с перемещением частиц на поверхностном слое образца 
6H–SiC. В двух температурных интервалах (769–973 и 1873–2673 К) вычислена энергия активации 
диффузии лития в 6H–SiC из соотношения вида Аррениуса.

Ключевые слова: химический потенциал, DFT GGA PBE расчет, суперъячейки бинарных соединений, 
система Si–C–Li, энергия адсорбции, электронная структура, энергия образования, диффузия лития 
в SiC
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Система Si–С. SiС является единственным сое-
динением в системе Si–С. SiС имеет несколько по-
литипов: кубическая (3C–SiC цинковая обманка), 
гексагональные политипы (2H–SiC вюрцит, 4H–SiC, 
6H–SiC) и ромбоэдрическая (15R) [9–11]. Политипия, 
которая является частным случаем полиморфизма, 
усложняет синтез соединения  SiС с заданной струк-
турой и свойствами. В данной работе исследованы 
суперъячейки на основе фазы 4H–SiC, которая имеет 
электронный тип проводимости и обладает адсорб-
ционными свойствами [1].

Система Li–C. В  этой с истеме образуются 
10 бинарных соединений LimSin (Li4C, Li6C2, Li2C2, 
Li8C3, Li6C3, Li4C3, Li4C5, LiC6, LiC12 и LiC16) [12]. 
За исключением Li2C2, указанные составы LimSin 
термодинамически метастабильны.

Соединение α-Li2C2 имеет высокую теоретиче-
скую удельную емкость (1400 мА × ч/г). Длина свя-
зи С–С в фазе Li2C2, равная 1.226 Å, по рентгенов-
ским данным соответствует межатомным рассто-
яниям для тройной связи С≡С. Соединение Li2C2 
имеет фазовый переход (α↔β) при Т ≈ 693 К. Па-
раметры решетки низкотемпературной ортором-
бической модификации α-Li2C2 (пространствен-
ная группа Immm, № 71, Z = 2) следующие [12, 13]: 
a = 3.6520(1) Å, b = 4.8312(2) Å, c = 5.4344(1) Å, 
V  =  95.8781 Å3. Параметр элементарной ячейки 
кубической гранецентрированной модификации 
β-Li2C2 составляет a = 5.965 Å.

Структурные изменения α-Li2C2 при высо-
ком давлении исследованы методом рамановской 
спектроскопии до давлений 30 ГПа при комнат-
ной температуре [14]. Кристаллическая структура, 
плотность состояний, а  также зонная структура  
α-Li2C2 изучены методом DFT [15]. Низкая элек-
тропроводность α-Li2C2 затрудняет его применение 
в LIB. Условие синтеза нанолистов на основе Li2C2 
описано в работе [16].

Система Li–Si. Кремниевый анод, как и графит 
обладает высокой удельной емкостью хранения Li 
в LIB. Однако поглощение Li кремниевым анодом 
в LIB приводит к образованию интерметалличе-
ских соединений LimSin [5]. В этом случае могут 
увеличиваться объемные свойства анода LimSin, что 
усиливает деградацию анода LIB при циклирова-
нии [6]. В системе Li–Si образуются несколько со-
единений (LiSi, Li12Si7, Li7Si3, Li13Si4, Li15Si4, Li22Si5)  
[17–22]. Промежуточные фазы  LimSin системы 
Li–Si могут быть альтернативными материалами 
графиту для анода LIB [17, 18]. Это связано с вы-
сокой теоретической емкостью  LimSin (например, 
для Li15Si4 — 3579 мА × ч/г) при комнатной тем-
пературе [19], высокой концентрацией Si в земной 
коре и низким плато напряжения (~0.4 В против 
Li/Li+) в LIB [20]. Фазовая диаграмма и термоди-
намические свойств твердых сплавов и бинарных 
соединений LimSin системы Li–Si изучены в [20, 21]. 
Зонная структура, электронные и механические 

свойства кристаллических и  аморфных сплавов 
Li–Si в [23—25] изучены методом DFT.

Термодинамические свойства LimSin, в частно-
сти энтальпия образования и теплоемкость спла-
вов и  соединений Li–Si, также изучены: Li12Si7, 
Li7Si3, Li13Si4 [26], Li12Si7, Li7Si3, Li13Si3, Li13Si4, 
Li15Si4, Li22Si5 [27], Li22Si5 [26, 28], Li17Si4, Li16.42Si4 
[29], LiSi [30], Li1–xSix:Li12Si7, Li7Si3 [31], Li17Si4, 
Li16.42Si4, Li13Si4 [32].

Система Si—C–Li. Фазовая диаграмма и термо-
динамические свойства сплавов тройной системы 
Si—C–Li изучены в работе [6]. Приведены резуль-
таты экспериментов по отжигу сплавов Si–C–Li 
и дифференциальной сканирующей калориметрии. 
Установлены области трехфазных равновесий при 
903–923 К. Проведено термодинамическое описа-
ние тройной системы Si—C—Li с учетом данных 
по двойным граничным системам Si—Li, C–Li 
и Si–C. Растворимость Li в соединениях систем 
Li–C, Li–Si, а также в SiC в твердом состоянии не-
значительна [5–7]. Термодинамическим методом 
рассчитаны отдельные участки фазовой диаграм-
мы Si–C–Li [5,6].

Цель настоящей работы связана с моделирова-
нием термодинамических, адсорбционных и диф-
фузионных свойств политипа 4H-SiC, содержаще-
го литий. Проведен DFT расчет энергии адсорбции 
адатома лития в гексагональном политипе 4H-SiC, 
электронной структуры, энтальпии образования 
(∆fH0) соединений AmBn (AmBn = 4H–SiC, α-Li2C2, 
LimSin). С учетом опытных данных рассчитаны фа-
зовые равновесия в  системе Si–C–Li в  твердом 
состоянии и  диффузионные характеристики ли-
тия в политипе 6H-SiC в широком температурном 
интервале.

2. МОДЕЛИ И МЕТОДИКА РАСЧЕТОВ

Структурные, адсорбционные, электронные 
и термодинамические свойства бинарных соеди-
нений AmBn системы Si–C–Li рассчитаны методом 
теории функционала плотности (DFT) с исполь-
зованием программы ATK [33, 34]. Обменно-кор-
реляционные эффекты рассчитаны в рамках обоб-
щенного градиентного приближения (GGA PBE) 
[35]. DFT GGA PBE расчеты полных энергий 
2 × 2 × 1 и 3 × 3 × 1 суперъячеек соединений про-
водили на предварительно релаксированных ячей-
ках. Расчеты проводили разложением волновых 
функций в базисном наборе в виде плоских волн 
с  использованием соответствующих “суперъяче-
ек”. Количество плоских волн определяли обре-
занием кинетической энергии с учетом валентных 
электронов атомов (Si–[Ne]3s²3p², C–[He]2s22p2,  
Li–[He]2s1) в  основном состоянии. Кинетиче-
ская энергия отсечки в разложении псевдоволно-
вых функций выбиралась от 450 до 500 эВ. Допу-
ски сходимости при DFT GGA PBE оптимизации 
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постоянных кристаллических решеток соединений 
системы Si–C–Li для энергии обрезания составля-
ли 10–5 эВ/атом. А для изменения электрической 
силы, действующей на ядра молекул в веществе, 
допуски сходимости были 0.03 эВ/Å.

Параметры элементарных ячеек соединений 
AmBn рассчитывали в обратном пространстве в пер-
вой зоне Бриллюэна (рис. 1, а, б). В зоне Бриллюэ-
на интегрирование проводили схемой Монхорста—
Пака [36] с плоской сеткой размерностью 5 × 5 × 1 
k-точек. Сходимость релаксированной энергии по 
отношению к выборке k-точки составляла ≥ 5 мэВ 
на формульную единицу соединения.

Расчет энергии адсорбции. Энергию адсорбции 
лития ELiads

 на поверхности политипа 4H-SiC рас-
считывали по методике DFT GGA PBE, аналогич-
но работе [37]. Нами были рассмотрены три раз-
личные конфигурации (укладки) расположения 
адатома на подложке, т. е. расчет проводили для 
трех разных центров адсорбции (B-, H- и T-сай-
ты) адатома Liads  на поверхности 4H–SiC. Здесь 
B-сайт — мостиковое расположение адатома на 
подложке 4H–SiC, H-сайт — расположение адато-
ма Liads  в углублении в гексагональной структуре 
4H–SiC и T-сайт — расположение адатома Liads  
сверху атомов  Si и/или C подложки.

А точнее, в B-сайте адатома Liads  расположен 
в мостиковом участке между Si—C связи, в H-сайте  
Liads  расположен в центре шестичленного кольца 
Si—C связи и T-сайте адатом расположен сверху 
атомов Si и/или C в структуре карбида кремния, 

Г
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Рис. 1. Схема зоны Бриллюэна (ZB) гексагонального политипа 4H–SiC (а) и ZB элементарной ячейки 4H–SiC (б).

(а) (б)

включающего адатом лития 4H-SiC—Liads. Энер-
гию адсорбции ELiads

 адатома Liads  на подложке 
4H–SiC вычисляли по формуле

 E
n

E E n ELi
Li

SiC Li SiC Li Liads ads
= − −( )−

1 ,  (1)

где ESiC Liads−  и  ESiC  — полные энергии поверхно-
стей 4H–SiC–Liads и 4H–SiC соответственно; nLi — 
количество адатома лития; ELi — энергия изолиро-
ванного атома лития.

Сначала DFT GGA PBE вычисляли энер-
гии  ESiC, ELi  и  ESiC Liads− , а затем по формуле (1) 
рассчитывали энергию адсорбции ELiads

. Располо-
жение Liads  на подложке 4H-SiC и равновесное 
расстояние (deq) между Liads  и атомами подложки, 
т. е. длина адсорбционной связи, влияют на вели-
чину ELiads

. В различных адсорбционных центрах 
(сайтах) подложки 4H–SiC до и после релаксации 
системы 4H–SiC—Liads вычисленные значения  
ELiads

 отличаются друг от друга.
Энергия образования. Энергию образова-

ния устойчивой конфигурации соединений AmBn 
в Si–C–Li рассчитали при нулевой температуре по 
уравнению

 E
m n

E mE nEf =
+







− +( ]1
[ A B

total
A Bm n

,  (2)

где EA B
total

m n
— полная энергия соединения на фор-

мульную единицу AmBn; m, n — количество атомов  
Si, C и/или Li в  элементарной ячейке соответ-
ственно; EA и EB — энергии элементов А и В соот-
ветственно (в расчете на один атом).
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Рис. 2. Сферическая модель ядро—оболочка твердых 
наночастиц.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

3.1. Поверхностная энергия
Функциональные свойства материалов, как из-

вестно, кроме их дисперсности, зависят также от 
природы поверхности и  межфазных взаимодей-
ствий. Рассмотрим дисперсную (гетерогенную) 
систему, состоящую из двух фаз, одна из которых 
дисперсионная среда (4H-SiC), в которой распре-
делена дисперсная фаза (Liads ), например систе-
ма 4H–SiC–Liads. В системе поверхность—адатом 
(s–Aads) поверхностные явления могут протекать 
как на границе раздела фаз, так и на других про-
тяженных межфазных границах. В 4H–SiC–Liads 
поверхностные явления обусловлены тем, что 
адатомы Liads, находящиеся в поверхностных сло-
ях 4H–SiC, обладают избытком энергии по срав-
нению с молекулами, расположенными в объеме 
фазы 4H–SiC. В этом случае система стремится 
уменьшить свою энергию, что является движущей 
силой поверхностных явлений.

В  гетерогенных системах свободная энергия 
Гиббса (G) является суммой двух составляющих — 
энергии Гиббса объема фазы (GV) и поверхностной 
энергии Гиббса (GS), т. е. G = GV + GS. Если допу-
стить, что система находится при p, T  = const (p — 
давление; T — абсолютная температура) и в ней не 
происходят химические превращения, то энергия 
объема фазы не изменяется (GV = const), т. е. энер-
гию Гиббса-системы можно уменьшить за счет 
снижения поверхностной энергии границы разде-
ла фаз: GS = σs, где σ — поверхностное натяжение 
на границе раздела фаз; s — площадь поверхности 
раздела фаз (межфазной поверхности). Тогда пол-
ный дифференциал GS для бесконечно малых из-
менений поверхностных свойств запишется в виде

 dG ds sds = +σ σ .  (3)

Отсюда следует, что при конечном изменении 
свойств (∆σ и ∆s) системы поверхностная энергия 
может уменьшаться за счет двух вкладов. Первое — 
∆GS уменьшается за счет снижения поверхностно-
го натяжения (при постоянной площади межфаз-
ной поверхности). Второе — ∆GS уменьшается за 
счет уменьшения площади поверхности раздела 
фаз (при постоянном значении поверхностного 
натяжения): ∆GS < 0, ∆σ < 0  (s = const) и ∆GS < 0,  
∆s < 0 (σ = const). За счет снижения ∆σ < 0 протека-
ют, например, такие поверхностные явления, как 
адсорбция и адгезия. Уменьшение ∆s < 0  происхо-
дит, например, в результате коагуляции и образо-
вания сферических частиц из частиц неправильной 
формы.

Рассмотрим сферическую модель наночасти-
цы на твердой поверхности. Атомы в  поверх-
ностном слое находятся в  другом локальном 
окружении, чем атомы в  объеме [38]. Поэтому 

физико-механические свойства поверхностей от-
личаются от свойств их объемных аналогов.

Свойства поверхностей обычно рассматривают-
ся в рамках трех общих подходов: подход с очень 
тонкой поверхностью, подход с диффузной поверх-
ностью и межфазный подход. В тонко поверхнос-
тном и межфазном подходах поверхность прини-
мается как трехмерная (3D) структура. Кроме того, 
в  межфазном подходе интерфейс принимается 
как термодинамическая фаза и выбираются места 
в системе, где свойства значительно не изменяются 
в зависимости от положения фаз. Межфазная по-
верхность имеет конечный объем (толщину) и об-
ладает соответствующими термодинамическими 
свойствами. В этом случае к твердым наночасти-
цам с радиусом в диапазоне 2–100 нм на поверхно-
сти можно применять сферическую модель с ядром, 
связанным с поверхностной оболочкой (рис. 2).

В первом приближении такое трехмерное ядро 
и  поверхностная оболочка наночастицы физи-
ко-механически изотропны и  однородны, т. е. 
в модели ядро—оболочка наночастицу можно при-
нимать как недеформируемую “чистую” частицу, 
в которой ядро имеет первоначальный радиус Rc

0,  
а поверхностная оболочка имеет первоначальную 
толщину Ω0.

А теперь рассмотрим наноразмерные поверх-
ности, где адатомы (наночастицы) и  размерные 
эффекты вносят вклад в изменение общего энер-
гетического баланса поверхности. Размерные эф-
фекты проявляются за счет избыточной свобод-
ной энергии поверхностных атомов. Очевидно, 
что чем меньше размер наночастиц, тем выше их 
доля в поверхностном слое. В результате повыша-
ется физико-химическая активность наночастиц на 
поверхности.

Другими словами, избыточная поверхност-
ная энергия поверхностных атомов влияет на 
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активность наночастиц. За счет перераспределе-
ния вещества и энергии между адсорбированными 
наночастицами и  поверхностью (средой) проис-
ходит эволюция наночастиц [39]. В пористых по-
верхностях наночастицы адатомов распределяются 
по размерам. Наночастицы обретают сферическую 
форму из-за нескомпенсированной поверхностной 
энергии. В этом случае система поверхность—ада-
том s–Aads, содержащая наночастицы, может при-
нимать фрактальную структуру.

В поверхности s–Aads при варьировании размера 
частиц меняется доля вещества в поверхностном 
слое и внутрифазных областях. Внутренняя энер-
гия, энтропия (S) или объем (V) бесконечно про-
тяженных фаз при p, T  = const прямо пропорцио-
нальны массе. Площадь поверхности s дисперсных 
частиц является нелинейной функцией массы кри-
сталла: s n≈ 2 3/ , где n — число молей.

В указанном случае термодинамические функ-
ции также являются нелинейной функцией мас-
сы частиц различного размера. Тогда физико-хи-
мические параметры частиц будут отличаться от 
их удельных значений. Если кристаллическая 
структура имеет объем V, площадь поверхно-
сти s состоит из различных граней с площадями 
si и ребрами длиной lk, тогда свободная энергия 
Гиббса-структуры

 G g s lV
i i k k= + ∑ + ∑σ τ   (4)

где gV  — удельная энергия на единицу объема V; 
σi  — удельная энергия на 1 см2 для i-граней кри-
сталла; τk  — удельная энергия для единицы lk дли-
ны k-х ребер.

3.2. Химический потенциал
В  термодинамике для гомогенной открытой 

системы по определению химический потенциал  
(�, Дж  или Дж/частица) определяется одной из 
следующих производных:
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Здесь E, S, H, A, G — соответственно энергия, 
энтропия, энтальпия, энергия Гельмгольца, энер-
гия Гиббса. Отсюда, в частности, величина µi  ха-
рактеризует изменение полной энергии Гиббса-си-
стемы G H TS= −  при добавлении к ней малого 
количества компонента i без изменения числа мо-
лей других компонентов j при T , P = const . Поэто-
му µi  есть парциальная молярная энергия Гиббса 
G, которую в дальнейшем мы будем рассматривать.

Рассмотрим систему твердая поверхность—
адатом s–Aads, где на поверхности происходит 

физико-химическая адсорбция наночастицы. При 
физической адсорбции (ФА) адатома на поверхно-
сти может повышаться реакционная способность 
поверхности вещества, остающегося химически 
неизменным. Если адсорбция вызывает измене-
ние состава или структуры поверхности, то про-
исходит химическая адсорбция (ХА). Структурная 
устойчивость конфигурации поверхность–адатом 
s–Aads ажна при активации адсорбатом поверхно-
сти. Например, для Li-адсорбированных поверх-
ностей графена GP–Liads минимальная энергия аб-
сорбции соответствует наиболее выгодному поло-
жению (укладке) Liads в ямочной позиции (Н-сайт) 
на поверхности [38].

Рассмотрим систему s–Aads, где твердые веще-
ства-компоненты обладают силой связи между 
атомами компонентов. Существует линейная зави-
симость между свободной энергией Гиббса и дав-
лением p твердых тел. Из-за низкой сжимаемости 
твердый объем V можно разложить в экспоненци-
альный ряд по давлению и описать в основном чле-
ном нулевого порядка.

Энергия взаимодействия одного моля частиц 
с  их окружением определяется химическим по-
тенциалом (�), т. е. величина � характеризует пе-
реход вещества из одной фазы в другую, в частно-
сти, в системе  s–Aads. Интенсивная величина �i не 
зависит от размера и массы системы. Химический 
потенциал �i компонента вида i (атомный, молеку-
лярный или ядерный), как и все интенсивные ве-
личины, определяется фундаментальным уравне-
нием термодинамики:

dU TdS pdV dn
i

k

i i= − +
=
∑

1

µ ,

где dU — бесконечно малое изменение внутренней 
энергии U; dS — бесконечно малое изменение эн-
тропии S; dV — бесконечно малое изменение объ-
ема  V термодинамической системы, находящей-
ся в тепловом равновесии; dni — бесконечно ма-
лое изменение количества частиц ni вида i по мере 
добавления или вычитания частиц в системе; k — 
число компонентов в системе.

Это уравнение выполняется как для обратимых, 
так и для необратимых процессов. Для систем кон-
денсированного состояния удобно использовать 
аналогичный внутренней энергии другой термоди-
намический потенциал, а именно свободную энер-
гию Гиббса:

dG SdT Vdp dn
i

n

i i= − + +
=
∑

1

µ .

Из этого уравнения химический потенциал 
определяется, как указано выше:
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При адсорбции концентрация адатома в объеме 
увеличивается на границе раздела фаз. Это приводит 

моль
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на начальном моменте к уменьшению разницы хи-
мических потенциалов µ µ µi

V
i
A> <, ,∆ 0  где µi

V  —  
химический потенциал вещества в объеме; µi

A  — 
химический потенциал вещества в адсорбирован-
ном состоянии. Со временем в состоянии равно-
весия µ µ µi

V
i
A= =,∆ 0.

Рассмотрим модель системы с  фазами α и  β 
и межфазной замкнутой физической поверхности 
Θ, где гравитационные, электрические и магнит-
ные силы не рассматриваются [40]. Представим, 
что поверхность Θ включает геометрическую по-
верхность раздела Гиббса (∑), лежащую в гетеро-
генной области, разделяющей фазы α и β.

Такая ограниченная поверхность Θ в проекции 
разрезает границу раздела ∑ и включает часть го-
могенной массы фаз α и β с каждой стороны ∑, т. е. 
близко лежащие поверхности на основе фаз α и β, 
параллельные ∑, прилегают к этой границе раздела 
∑ с двух противоположных сторон. Поэтому фазы 
α и β с разных сторон делят систему внутри Θ на 
три части.

Если не учитывать влияние поверхностей разде-
ла, то равновесие в такой системе будет определять-
ся равенством температур и химических потенциа-
лов каждого компонента в сосуществующих фазах:

T T T1 2 3( ) ( ) ( )= = ,

µ µ µi i i
1 2 3( ) ( ) ( )= = . 

Части 1 и 2 рассматриваемой системы содержат 
гомогенные объемы фаз α и β, т. е. они являются го-
могенными вплоть до поверхности раздела ∑, огра-
ниченной Θ. Часть 3 системы включает поверхность 
раздела ∑ и межфазную гетерогенную область. Если 
границы части 3 сохранить неподвижными, то ус-
ловное равновесие системы можно записать в виде 
δE

S V ni
( ) ≥

, ,
0 . Аналогично для части 3 при обрати-

мом и необратимом равновесии получим:

( )
,

δE
S ni

3
3 3 0( )

( ) ( ) ≥ .

Тогда в подсистемах фаз α и β концентрация i-го 
компонента (в молях на единицу объема) будет од-
нородной, т. е. для фазы α можем записать n c Vi i

' = ′' ,  
а для фазы β аналогично запишем n c Vi i

'' = ′′'' .
Эквивалентная указанному реальная систе-

ма на поверхности раздела будет содержать опре-
деленное количество молей ni

σ . Поэтому общее 
число молей i-го компонента в реальной системе 
n n n ni i i i= + +' '' σ . Отсюда следует, что избыточ-
ное количество молей, адсорбированных на по-
верхности, определяется следующим уравнением: 
n n n ni i i i

σ = − −' '' .  Величина ni
σ, деленная на пло-

щадь si поверхности раздела ∑, является поверх-
ностной плотностью или адсорбцией i-го компо-
нента: Γi in= σ/si.

В вышеуказанной модельной системе энергия 
является однородной функцией переменных S,  

′ ′′V V n si i, , ,    в первой степени. Поэтому, используя 
дифференциальные уравнения химической термо-
динамики, можно получить уравнение адсорбции 
Гиббса, которое связывает поверхностное натяже-
ние σ  с адсорбциями компонентов Γ Γ1, ,… i:

d S s dT d
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i iσ µσ= −( ) −
=
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1

Γ d S s dT d
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i iσ µσ= −( ) −
=
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Γ

Зависимость между химическим потенциалом 
и гидростатическим напряжением, как известно из 
механохимии, можно оценить уравнением

∆ ∆µ χ= ( ) = −( ) ≈∫ ∫P

P

P

P
m mV P dP V P dP V P

1

2

1

2 exp ,

где Vm — парциальный молярный объем соответ-
ствующего компонента; χ — коэффициент сжи-
маемости твердого тела (χ ≈ 10–6); ∆P — измене-
ние абсолютного значения гидростатического 
напряжения.

Свободная энергия Гиббса возрастает с увели-
чением абсолютной величины гидростатических 
напряжений независимо от направления действия 
механической силы (растяжение или сжатие твер-
дого тела).

3.2.1. Электрохимический потенциал
Из-за большого объема статьи электрохимиче-

ские свойства и термодинамика в литий-ионных 
ячейках здесь подробно не рассмотрены. Литий-и-
онные аккумуляторные системы имеют самые вы-
сокие удельные энергии (135 Вт × ч/кг) и плотно-
сти энергии (320  Вт × ч/л) [18]. Энергия, содер-
жащаяся в электрохимической системе, является 
интегралом от напряжения, умноженного на ем-
кость доступного заряда, т. е. максимальная теоре-
тическая удельная энергия (MTSE)

EMTSE (Вт × ч/кг) = E B G : 3 EdqMTSE ⋅( ) = ∫/ ,E B G : 3 EdqMTSE ⋅( ) = ∫/ ,

где E — выходное напряжение, которое меняется 
в зависимости от состояния заряда, а также кине-
тических параметров; q — количество электронно-
го заряда, которое передается во внешнюю цепь.

Рассмотрим равновесную гетерогенную элек-
трохимическую ячейку, например анод│раствор 
электролита (liq)│катод, в  которой возможны 
химические и электрические процессы. Химиче-
ский потенциал частиц (например, i) отдельных 
компонентов в  многокомпонентной гетероген-
ной фазе j связан с мольной свободной энергией 
Гиббса фазы j. Если какие-то компоненты при-
сутствуют в обеих фазах, то между ними фазовое 
равновесие определяется равенством химических 
потенциалов. В электрохимической ячейке имеют-
ся также равновесия, включающие ионные компо-
ненты. Например, в ячейках без переноса, кроме 
электродных равновесий металл/металл (фазы 



 МИКРОЭЛЕКТРОНИКА том 53 № 1 2024

22 АСАДОВ и др.

α/α') существует также равновесие между раство-
ром электролита (фаза δ) и твердой солью (фаза ε). 
Тогда если компонент А присутствует в этих двух 
фазах, то они находятся в равновесии, т. е. µ µδ ε

A A= .
В электрохимической ячейке (или гальваниче-

ском элементе) изменение химического потенциала 
при распределении заряда включает перенос элек-
трона. Поэтому такие процессы относятся к окис-
лительно-восстановительным реакциям. Если уча-
ствующий элемент c электродом сравнения типа ме-
талл — оксид металла теряет электроны (например, 
Li Li O O→ →+ −,2 2

2), то происходит окисление. 
Наоборот, если в процессе элемент ячейки приобре-
тает электроны (например, Li Li O O+ −→ →, 2

22 ),  
то происходит восстановление.

В электрохимическом равновесии принимает-
ся, что окисление происходит на правом электроде 
(правая половинка ячейки) и электрическая движу-
щая сила (ЭДС — E) положительна. Восстановление 
происходит на левом электроде, и ЭДС отрицатель-
на. Здесь анодное направление считается прямым, 
а катодное — обратным. Стехиометрия таких реак-
ций с переносом электрона связана с электрически-
ми величинами, определяемыми законом Фарадея.

В  электрохимической системе смесь всех ре-
агентов и  продуктов находится в  одной и  той 
же ячейке. Допустим в  ячейке материалы элек-
тродов реагируют друг с  другом по реакции 
b a b ab aA B A B+ → ++ + . Здесь G r

0 0< , где G r
0 — 

изменение стандартной свободной энергии Гибб-
са на моль реакции. В  этом случае общая дви-
жущая сила системы определяется по величине 
G z FEr i

0 = −  и химической реакции, которая про-
исходит в электродах. Здесь z i  — число электро-
нов, участвующих в реакции; F = 96 487 К на экви-
валент при 298 K — постоянная Фарадея. Еще раз 

отметим, что G является экстенсивным свойством 
системы, поэтому при изменении числа молей G 
необходимо соответствующим образом скорректи-
ровать. ЭДС является интенсивным свойством си-
стемы, и поэтому E не зависит от размера системы.

Поскольку в ячейке электроны переносятся из 
одной фазы в другую, то окисление и восстановле-
ние на электродах происходят одновременно. Для 
реакции b a b ab aA B A B+ → ++ +  указанное можно 
написать электродными реакциями.

Анод: A A liq→ ( ) ++ −a ae ; ∆G aFEA A
0 0= − .

Катод: B liq Bb be+ −( ) + → ; ∆G bFEB B
0 0= − .

Цепь: b a b ab aA B liq A aq B+ ( ) → ( ) ++ + ; 

∆G ab FEr
0 0= −( ) .

Здесь E0 — ЭДС стандартного состояния.
Когда в ячейке ток отсутствует, то химическая 

движущая сила уравновешивается электрической 
движущей силой в  противоположном направле-
нии. Это позволяет измерить ∆ ∆ ∆G H T S= −  
реакции путем приложения противоположного 
электрического потенциала извне, что приводит 
к отсутствию тока в системе, т. е. когда химическая 
движущая сила уравновешена внешним противо-
действующим напряжением, вся система (ячейка) 
находится в электрохимическом равновесии. Поэ-
тому величина ∆G является критерием того, будет 
ли реакция происходить самопроизвольно или нет, 
когда все виды, участвующие в реакциях ячейки, 
смешаны в системе при прочих равных условиях.

С учетом вышеуказанного для ∆G общей элек-
трохимической реакции b a b ab aA B A B+ → ++ +  
можем записать:

− = − + ( )+ +zFE zFE RT a a a aa b b a
a b

0 /ln B A A B
,

где a — активности реагентов.
ЭДС ячейки в нестандартном состоянии опре-

деляется уравнением Нернста:

E E
RT
zF

a a

a a

a b

b a

a

b

= − 

















+

+

0 ln
B A

A B

.

В общем виде

E E
RT
zF

a
a

= − 











0 ln Oxd

Red
,

где aOxd  и  aOxd  — активности окисленной и вос-
становленной форм вещества, участвующего в по-
луреакции. Здесь стандартный потенциал электро-
да E0 берется при a aOxd Red= = 1 ; R — газовая по-
стоянная; T — абсолютная температура; z  — число 
электронов, участвующих в полуреакции.

A

B
C

(а)

(б)

C Si

Liads

A

B
C

(а)
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C Si

Liads

Рис. 3. Оптимизированные атомные структуры 2 × 2 × 1  
суперъячеек 4H–SiC (а) и 4H–SiC–Liads  (б).

(а)

(б)
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Стандартные электродные потенциалы элект-
родов часто измеряются относительно стандарт-
ного водородного электрода, потенциал которого 
E

H H Pt+ =
/ ,2

0 0 . Значение стандартного электродно-
го потенциала, например лития, при 298 K состав-
ляет E

iL Li
B+ = −

/
.0 3 045 .

При внедрении атомов в матрицу электрода или 
образовании новой фазы, например внедрении Li  
в графитовый электрод, также происходит химиче-
ская реакция: x C xLi Li C+ = , где х  — количество 
молей Li, вступивших в реакцию на 1 моль углеро-
да C. Аналогично вышеуказанному процесс мож-
но записать в следующем виде: Li Li↔ ++ −z ze ,  
где Li — восстановленное состояние внедренно-
го лития; Li z +  — окисленное состояние лития; 
z — число перенесенных электронов; e− — заряд 
электрона.

В электрохимической ячейке принято, что ЭДС 
равна разности потенциалов правого и  левого 
электродов: E E Er l= − . ЭДС элемента положи-
тельна, когда реакция протекает самопроизвольно. 
Если ЭДС отрицательна, то самопроизвольно про-
текает обратная реакция. Стандартная ЭДС равна 
разности стандартных потенциалов: E E Er l

0 0 0= − .
В условиях разомкнутой цепи и при отсутствии 

электронного переноса внутри электролита в ячей-
ке чистый ток не течет. Тогда должен существовать 
баланс сил, действующих на все подвижные виды 
частиц в ячейке.

Как указано выше (см. подразд. 3.2), свой-
ства многокомпонентного материала связаны со 
свойствами его компонентов с  помощью хими-
ческого потенциала отдельных видов частиц (на-
пример, i), т. е. химический потенциал частиц i 
в  фазе j определяется как µi j i T p n

G n
j i

= ∂ ∂( )
≠

/
, ,

 
или ∆ ∆µi jG= ,  где Gj — мольная свободная энер-
гия Гиббса фазы  j; ni  — мольная доля частиц i 
в фазе j. Наряду с температурой T и давлением p 
химический потенциал � — интенсивная величи-
на и  не зависит от массы системы. Величина Gj 
фазы j изменяется с  изменением количества ча-
стиц i. Поскольку для энергии Гиббса числа мо-
лей компонентов n nk1,…  являются экстенсивным 
переменными, то G U PV TS n

i

k

i i= + − =
=
∑

1

µ . Для 

однокомпонентной системы химический потенци-
ал равен энергии Гиббса: �1 = G/n1.

Однако аналогичное соотношение энергии 
Гиббса системы нельзя применять к интегральным 
термодинамическим функциям или потенциалам  
H, A, U:

H U PV TS n
i

k

i i= + = +
=
∑

1

µ ;

A U TS PV n
i

k

i i= − = − +
=
∑

1

µ ;

U TS PV n
i

k

i i= − +
=
∑

1

µ .

Градиент ∆�i создает химическую силу, которая 
двигает частицы i в направлении уменьшения зна-
чений �i. При отсутствии реакции и движении ча-
стиц в электролите химическая сила уравновеши-
вается электростатической силой из-за напряжения 
между электродами. Тогда в ячейке с электролитом 
энергетический баланс можно записать для одного 
вида частиц i, т. е. ∆µi iz FE= − , где z i  — количе-
ство элементарных зарядов, переносимых частица-
ми (ионами) вида i в электрохимической ячейке.

Другими словами, если в  системе протека-
ют как химические, так и электрические процес-
сы, то равенство электрохимического потенциала 
(electrochemical potential — ∆µi

EP) каждого i-го ком-
понента во всех точках системы является условием 
равновесия. Тогда для электрохимического пере-
носа i-го компонента получаем:

 ∆ ∆µ µi i iz FEEP = + . (5)

Таким образом, например, при образовании 
фазы A Bx x1−  в электроде измеренная зависимость  
E f T= ( )  определяет характер ∆µA = ( )f T . А это 
значит, что ∆µA  позволяет вычислить парциаль-
ные для компонента А энтропию (∆SA) и энталь-
пию (∆H A) образования фазы A Bx x1− :

S
T

z F
E
T

P P
A

A
A= −

∂
∂







= ∂
∂







∆µ
;

∆ ∆ ∆H T S z F T
E
T

E
P

A A A A= + = ∂
∂







−








µ .

Таблица 1. DFT GGA PBE оптимизированные параметры элементарной ячейки соединений суперъячеек  
4H–SiC (гексагональная сингония), α-Li2C2 (орторомбическая сингония) и LiSi (тетрагональная сингония)

Соединение Пространственная 
группа (пр. гр.)

Параметры элементарной ячейки, Å
а b c

4H–SiC 
α-Li2C2
LiSi

P mc63 ,  (№ 186)
Immm,  (№ 71)
 I41/a, (№ 88)

3.092, 3.0798 [1]
3.647, 3.65201 [12]
9.352, 9.353 [23]

3.092, 3.0798 [1]
4.845, 4.83122 [12]
9.352, 9.353 [23]

10.117, 10.0820 [1]
5.411, 5.43441 [12]
5.752, 5.753 [23]
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Рис. 4. DFT GGA PBE рассчитанные электронная зонная структура (а), полная DOS (б) и парциальная плотности 
состояний PDOS (в) 3 × 3 × 1 суперъячеек на основе 4H–SiC и SW–SiC–Liads (г). В PDOS показаны отдельные вкла-
ды каждой атомной орбитали без учета эффекта спин-орбитальной связи. На рис. в, г: 1 — полная DOS; 2 — PDOS 
для Si; 3 — PDOS для C; 4 — PDOS для Li. Уровень Ферми установлен на 0 эВ.

Зависимости парциальных для компонента 
А величин от состава ∆ΦA f x= ( )  в пределах от 
x = 0 до x позволяет по уравнению Гиббса—Дюге-
ма рассчитать интегральные величины:

 ∆Φ ∆Φ= −( ) −






−

∫1
1

0

1

x d
x

x

x
x

A .

3.3. Атомная структура
Как известно, SiC имеет десятки политипов. Эти 

политипы представляют числом, за которым сле-
дует буква (C, H, R). Число обозначает количество 
бислоев кремния и  углерода, которые возникают 

перед повторяющейся последовательностью слоев. 
Буква представляет собой кристаллическую струк-
туру, где буква C используется для кубической, R —  
для ромбоэдрической и  H — для шестиугольных 
структур [12, 13]. Из многочисленных политипов 
(в частности, 3C–, 4H– и 6H–SiC) чисто кубической 
структурой является 3C (β-SiC), а из гексагональ-
ных — структура 2H (α-SiC). Структура и последова-
тельность укладки атомов в политипах известны.

Ниже рассмотрим результаты DFT расчетов, ко-
торые позволяют описать влияние размерного эф-
фекта на общую энергию системы. В DFT расчетах 
малый вклад (по сравнению с кинетическими и ку-
лоновскими членами) обменно-корреляционной 



 МОДЕЛИРОВАНИЕ ФИЗИКО-ХИМИЧЕСКИХ И ЭЛЕКТРОННЫХ СВОЙСТВ 25

МИКРОЭЛЕКТРОНИКА том 53 № 1 2024

Таблица 2. DFT GGA PBE рассчитанные значения 
длин адсорбционных связей dSiC Liads−  (Å) и энергии 
адсорбции ELiads

(эВ) в различных положениях Liads  
на подложке 4H – SiC (n-тип)

Положение 
Liads

DFT GGA PBE Модельный 
расчет [43]

d, Å −Eads
Li , эВ −Eads

Li , эВ
T (top C)
T (top Si)
B
H

1.67
1.69
2.17
2.19

0.27
0.11
0.12
0.37

0.45
0.41

энергии в полную энергию учитывали с использо-
ванием GGA PBE функционала.

На рис. 3 показаны оптимизированные атомные 
структуры 2 × 2 × 1 суперъячеек политипа 4H–SiC 
и 4H–SiC–Liads. DFT GGA PBE рассчитанные оп-
тимизированные параметры решеток бинарных со-
единений граничных систем в Si–C–Li приведены 
в табл. 1.

Сравнение DFT GGA расчетных (см. табл. 1) 
и  экспериментальных данных (ссылки) для 
4H–SiC  [41], α-Li2C2 [42] и LiSi [23] показыва-
ет, что параметры кристаллических решеток этих 
фаз хорошо согласуются между собой. Другие экс-
периментальные данные, например для 4H–SiC 
(a = 3.08051(6), b = 3.08051(6), c = 10.08480(4) Å 
[41]), также хорошо согласуются с расчетными па-
раметрами, указанными в табл. 1.

3.4. Энергия адсорбции
DFT GGA PBE расчеты энергии адсорбции (Eads

Li )  
в случае адсорбции одного атома лития Liads на под-
ложке 4H–SiC показывают, что адсорбция Liads яв-
ляется экзотермической реакцией. Это озна чает, 
что на поверхности 4H–SiC литирование термо-
динамически возможно. Результаты расчетов Eads

Li   
в системе 4H–SiC–Liads приведены в табл. 2.

Значение Eads
Li  кроме положения адатома Eads

Li  на 
SiC-подложке зависит также от межатомных рас-
стояний. Различное расположение адатома Liads 
на сайтах подложки 4H–SiC приводит к отличиям 
в значениях  Eads

Li . Наиболее стабильным положени-
ем адатома Liads  в системе 4H–SiC–Liads является 
Н-сайт, т. е. когда адатом Liads  расположен в полом 
положении на подложке 4H–SiC.

Плотности электронных состояний (DOS). В на-
ших DFT GGA PBE расчетах электронной струк-
туры соединений AnBm системы Si–C–Li энергия 
разделения основных и валентных состояний по-
тенциала GGA составляла –7.11 эВ.

Вычисленные значения постоянной решетки 
AnBm совпадали с экспериментальными значения-
ми. DOS 4H–SiC–Liads (гексагональная сингония, 

пр. гр. P 63mc, № 186, Z = 6). DFT GGA PBE рас-
четные изменения зонной структуры и  плотно-
сти электронных состояний (DOS) суперъячеек 
4H–SiC и 4H–SiC–Liads качественно аналогичны. 
Это связано с тем, что зоны Бриллюэна для этих 
структур имеют идентичные размеры элементар-
ной ячейки. Рассчитанные DFT GGA PBE без уче-
та эффекта спин-орбитальной связи зонная струк-
тура и DOS суперъячеек на основе 4H-SiC показы-
вают следующее.

3.5. Электронная структура
Как и 4H–SiC зонная структура 4H–SiC–Liads 

3 × 3 × 1 суперъячеек показывает, что она явля-
ется полупроводником n-типа с  непрямой ши-
риной запрещенной зоны Eg= 2.16 эВ (рис. 4, а). 
На рис.  4,  б—г приведены рассчитанные общая 
(рис.  4,  б) и  парциальная плотности состояний 
PDOS (рис. 4, в) на основе 4H–SiC и для сравне-
ния PDOS системы SWH–SiC–Liads  (рис. 4, г), со-
держащей дефект Стоуна—Уэльса (SW) [8].

Вычисленное значение Eg = 2.16 эВ для n-ти-
па 4H–SiC без учета эффекта спин-орбитальной 
связи отличается от экспериментальной величины 
Eg = 3.26 эВ для чистого 4H–SiC [1] и близко к DFT 
расчетному значению Eg = 2.2 эВ [44, 45].

Сравнение DFT расчетных и эксперименталь-
ных значений легированных полупроводников 
обычно показывает сужение расчетных Eg. Суже-
ние запрещенной зоны 4H–SiC–Liads в DFT рас-
четных значениях, связано с ограничениями мето-
да расчета и с малым вкладом адатома Liads в элек-
тронную структуру.

В модифицированных вариантах ab initio рас-
четов использование различных квазичастичных 
коррекций собственной энергии электрона позво-
ляет получить ab initio расчетные Eg, согласующие-
ся с экспериментальными Eg [33, 34].

DFT GGA расчеты показывают отсутствие маг-
нитного момента в 4H–SiC–Liads. Для электронов 
со спином вверх и со спином вниз РDOS оказыва-
ются одинаковыми (см. рис. 4, б). Это указывает на 
отсутствие магнитной поляризации атомов лития 
в данной структуре.

Абсорбция Liads на подложке 4H–SiC  сдвига-
ет пики DOS относительно уровня Ферми EF чуть 
вправо. По сравнению с 4H–SiC такой сдвиг в пи-
ках DOS суперъячейки 4H–SiC–Liads означает, что 
адатом Liads передает часть электронов в 4H–SiC  
и за счет этого энергетические состояния атомов 
слабо смещаются. Когда адатом Liads адсорбирует-
ся на поверхности 4H–SiC, интенсивность пиков 
DOS s-состояния электронов атомов становится 
слабой. В спектре DOS наблюдаются только сдви-
ги и уширения пиков р-состояния.

За счет низкой концентрации лития (менее 
1 ат. %) полная плотность электронных состояний 
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Таблица 3. DFT GGA вычисленные энтальпии обра-
зования соединений при 0 К (на формульную едини-
цу) системы Si–C–Li. Использованы стандартные 
состояния элементов — чистый Li (пр. гр. № 229 — 
Im 3m, Si (пр. гр. № 227 — Fd m3 ) и C (графит, пр. гр. 
№ 194 — P63/mmc) при 298.15 К

Соединение
−∆f H 0

o,   
кДж/моль

− ( )∆f H 0 298 15. ,K  
кДж/моль

DFT GGA Литература

α-SiC 64.1 62.8 [6], 54.4 [40], 66.9 [46]

α-Li2C2 61.1 68.4 [6]

Li Si17 4
462.1 460 [47]

Li Si21 5
597.1 634.4 [26]

Li Si4 13,
133.4

Li Si13 4
307.1 304 [28]

Li Si7 3
260.5 294[28], 253 [31]

Li Si12 7
237.2 256 [28], 235 [47]

LiSi 39.4 39 [47], 38 [48]

суперъячейки 4H–SiC–Liads сохраняет форму DOS 
чистого 4H–SiC  (см. рис. 4, б). В этом случае вбли-
зи энергии Ферми основной вклад в DOS вносят 
2р-состояния углерода (C—2р) и  узкое 2р-состо-
яние кремния (Si–2р). Таким образом, за счет 
передачи электронов s-состояния адатома Liads 
в 4H–SiC пики DOS р-состояния смещаются.

Локальная плотность состояний атомов 
в α-Li2C2 состоит из парциальных вкладов PDOS 
орбиталей как лития, так и углерода (рис. 5, a, б).

PDOS Li 1s-состояния незначительная, прояв-
ляется вблизи уровня Ферми (4–8 эВ) и при низ-
ких энергиях (от 0 до –4 эВ). Вклад гибридизации 
атомных орбиталей C2s–2p (sp1) в спектре PDOS 
α-Li2C2 в  указанном интервале энергий характе-
ризуется более сильными пиками. PDOS орбита-
лей C2s соответствуют в основном отрицательным 
энергиям, а парциальные электронные состояния 
вблизи уровня Ферми соответствуют C2p-состоя-
ниям. В спектре DOS α-Li2C2 спин вверх и спин 
вниз плотности состояний симметричны и поэто-
му в α-Li2C2 локальный магнетизм не обнаружен. 
Указанное выше согласуется с DFT расчетами DOS  
α-Li2C2 [15].

DOS LiSi (тетрагональная сингония, пр. гр.  
I41/a, № 88, Z = 16). Согласно фазовой диаграмме 
системы Li–Si среди соединений LimSn три состава 
( Li Si Li Si22 5 12 7,  и LiSi) образуются по перитектиче-
ской реакции [21]. В частности,  LiSi плавится ин-
конгруэнтно при 743 К.

Рассчитанные параметры кристаллической ре-
шетки LiSi (см. табл. 1), межатомные расстояния 
(Li–Li, 2.67 Å; Si–Si 2.47 Å;  Li–Si 2.63 Å) и валент-
ные углы согласуются с литературными данными. 
16 атомов Li и 16 атомов Si упорядочены в элемен-
тарной ячейке. Так как  LiSi имеет узкую запрещен-
ную зону 0.057 эВ, то в полном DOS запрещенная 

зона LiSi не обнаруживается. Сильная s-p-гибри-
дизация в фазе LiSi приводит к тетраэдрической 
структуре sp3. Поэтому ширина запрещенной зоны 
LiSi меньше, чем Eg кристаллической фазы чисто-
го Si. В спектре DOS LiSi энергии 1s22s1 состояний 
для Li незначительные. Однако присутствие Li 
в фазе  LiSi снижает степень s-p-гибридизации.

Плотность состояний электронов  LiSi в  об-
ласти энергий от –12 до 2 эВ показана на рис. 6 
[23]. Расщепление между 3s- и 3p-состояниями Si 



 МОДЕЛИРОВАНИЕ ФИЗИКО-ХИМИЧЕСКИХ И ЭЛЕКТРОННЫХ СВОЙСТВ 27

МИКРОЭЛЕКТРОНИКА том 53 № 1 2024

Энергия, эВ

D
O

S,
 о

тн
. е

д.

–2–4 2–6–8–12 –10 0

EF

1

2

Рис. 6. Электронная плотность состояний DOS сое-
динения LiSi: 1 — Si3s-состояние; 2 — Si3p-состояние. 
Уровень Ферми установлен на 0 эВ.

0 200 400 600 800 1000 1200
16

18

20

22

24

26

28

30

C
p, 

Д
ж

/(
К

 а
то

м
)

T, ° C
Рис. 7. Температурная зависимость теплоемкости Сp 
соединения Li2C2 [6].

200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

-140

-120

-100

-80

-60

-40

-20

20

0

T, K

1

2

ΔG
0 , 

кД
ж

/м
ол

ь

Рис. 8. Аппроксимированные нами эксперименталь-
ные зависимости ∆f T n mG f To A B( ) = ( )  [6] соеди-
нений: 1 — α-SiC; 2 — α-Li2C2. 

увеличивается при переходе от  LiSi к более высо-
ким литированным состояниям Li Six1− .

3.6. Энергия образования
Рассмотрим энтальпию образования бинарного 

соединения AmBn. Изменение стандартной энталь-
пии образования одного моля данного химическо-
го соединения из входящих в него компонентов при 
температуре T в термодинамике записывается как

 ∆ ∆ ∆f T f
T

pH H C dTo o= + ∫0 0
,  (6)

где ∆f H 0
o  — энтальпия образования химического 

соединения при 0 K; ∆C p  — мольная теплоемкость 
вещества при постоянном давлении.

Принимается, что в соединении AmBn отсутству-
ет фазовое превращение. Тогда величину ∆f H 0

o  со-
единения AmBn можем вычислить уравнением

∆ f T m n T m n

T p m

H H x H

x H
C

o o o

o

A B A B A

B
A B

( ) = ( ) − −( ) ( ) −

−( ) ( ) + ∫

1 0

0 0

nn

p p

x

C x C
dT

( ) − −( ) ×

× ( ) − ( ) ( )












1

 A B

. (7)

Здесь энтальпии образования простых веществ 
элементов А и В, т. е. величины H 0

o A( )  и  H 0
o B( ),  

равны нулю. Величина Cp соединений AmBn систе-
мы Si–C–Li не сильно отличается от суммы спра-
вочных [4, 34, 35] данных Cp атомарных элементов 
А и В при 298 K (рис. 7).

Это соответствует правилу Неймана–Коп-
па. Поэтому в  расчетах энергии образования 
A1–xBx при 298 K изменение C f Tp = ( )  в интерва-
ле 0–298 К принимали равным нулю.

Учитывая вышеуказанное, можем принять, 
что ∆ ∆f T

o
m n f

o
m nH HA B A B( ) ≈ ( )0  и  эту величи-

ну заменить изменением внутренней энергии 
∆ f

o
m nH0 A B( ) . Тогда получим, что

 ∆ ∆f
o

m n f
o

m nH U0 0A B A B( ) ≈ ( ) . (8)

С другой стороны, величина ∆ f
o

m nU0 A B( )  ха-
рактеризует энергию образования устойчивой кон-
фигурации соединения AmBn. С учетом этого для 
DFT расчетов энергии образования Ef m nA B( )  на 
один атом имеем:

 
∆ f m n f m nU E

m n
E mE nE

m n

0

1

o

A B
total

A B

A B A B( ) = ( ) =

=
+







− +( )





  (9)
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Рис.  9. Изотермический разрез системы Si–C–Li 
при  298 К, построенный с  учетом DFT GGA PBE 
расчетов.

DFT GGA вычисленные нами по этой формуле 
энтальпии образования соединений AmBn системы 
Si–C–Li  приведены в табл. 3.

Направление протекания твердофазных реак-
ций в  сложных системах и  возможность образо-
вания промежуточных фаз определяют с учетом 
изменения свободной энергии Гиббса от темпе-
ратуры реакций ∆f TG f To = ( ) . Анализ экспери-
ментальных данных ∆f T m nG f To A B( ) = ( )  [6] сое-
динений системы Si–C–Li показывает следующее. 
Зависимости ∆f T m nG f To A B( ) = ( )  для бинар-
ных соединений α-SiC (гексагональный политип) 
и α-Li2C2 сильно отличаются друг от друга. Одна-
ко в интервале 295–300 К, т. е. при 298 К, значе-
ния ∆f T m nG o A B( )  и  ∆f T m nH o A B( )  соединений 
Si–C–Li близки между собой, и они мало меняются 
в этом интервале температуры (рис. 8).

Анализ фазовых равновесий граничных подси-
стем Si–C, C–Li, Si– Li  трехкомпонентной системы 
Si–C–Li и термодинамических свойств соединений 
AmBn показывает, что в Si–C–Li не образуются трой-
ные промежуточные фазы. Конноды в субсолидус-
ной области на концентрационном треугольнике 
системы Si–C–Li определили с учетом расчетных 
энтальпии образования (табл. 3) и справочных [46] 
стандартных термодинамических потенциалов 
∆ ∆f fG H298 298

o o( )  бинарных соединений AmBn.

3.7. Равновесие в  системе Si–C–Li
Согласно правилу фаз Гиббса в трехкомпонент-

ных системах в термодинамическом равновесии 
могут находиться не более пяти фаз. В случае си-
стемы Si–C–Li этому отвечает возможность проте-
кания твердофазных реакций замещения или об-
мена типа “2 = 2” (т. е. два исходных реагента и два 
продукта взаимодействия):

 A C B A B Cm n m qq n+ ↔ + ;  (10)

 A B C D A D C Bm n r q m q r n+ ↔ + .  (11)

По методике, аналогично описанной в работе 
[49], мы оценили вероятность протекания обра-
тимых реакций (10 и 11) в системе Si–C–Li. С ис-
пользованием справочных и DFT GGA расчетных 
данных энтальпии образования бинарных фаз по-
строили изотермический разрез фазовой диаграм-
мы Si–C–Li при 298 К (рис. 9).

Анализ изменения свободной энергии Гиббса 
для твердофазных обменных реакций LimSin–Li2C2 
и LimSin–SiC показывает следующее. Реакция меж-
ду LimSin и SiC протекает слева направо (значения 
∆G, ∆H < 0), и продукты взаимодействия сосуще-
ствуют между собою. Это указывает на то, что тер-
модинамически стабильные комбинации этих фаз 
образуют устойчивые разрезы LimSin–SiC. Таким 
образом, в Si–C–Li установлены стабильные кон-
ноды в твердом состоянии при 298 К.

3.8. Диффузионная поверхность
Поверхностная диффузия заметно влияет на 

процесс роста тонких пленок, формирование на-
ноструктур на поверхности подложек и  спека-
ние керамики. Ниже рассмотрим закономерно-
сти диффузионных процессов, которые связаны 
с  перемещением частиц на поверхностном слое 
образца твердого тела. Закономерности распре-
деления диффундирующих примесей по глубине 
слоя образца, в частности в SiC, как при постоян-
ном источнике, так и при ограниченном источни-
ке диффузии, согласуются с экспериментальными 
данными. Диффузия примесей в  SiC зависит от 
разных факторов: взаимодействие между диффун-
дирующими частицами, образование поверхност-
ных фаз, присутствие дефектов и т. д. Эксперимен-
тальные данные показывают, что литий диффун-
дирует по глубине слоя SiC по междоузельному 
механизму.

Высокотемпературная диффузия является од-
ним из основных этапов технологии получения ма-
териалов с заданными свойствами и производства 
полупроводниковых приборов. При этом введение 
примесей в матрицу осуществляют путем термиче-
ской диффузии и/или ионной имплантации [50].

Рассмотрим закономерности диффузии, кото-
рая является самопроизвольным выравниванием 
концентрации диффундирующих частиц вглубь 
на участке поверхности пластины. Адсорбирован-
ная частица (атом, молекула и т. д.) может блуждать 
по поверхности (поверхностная диффузия) от од-
ного адсорбционного центра к другому. В теории 
диффузии известны четыре основных механизма 
блужданий в твердом теле: 1) обмен с вакансией; 
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Рис. 10. Распределение диффундирующей примеси по глубине в твердом слое: a — при постоянном источнике; б — 
при ограниченном источнике.

(а) (б)

2) движение по междоузлиям; 3) обмен атомов; 
4) циклическое перемещение атомов.

Решение задачи движущегося фронта диффу-
зии можно использовать для моделирования фи-
зико-химических процессов, связанных с распро-
странением фронта диффузии, в  частности при 
описании процессов высокотемпературной диф-
фузии для областей, форма которых изменяется со 
временем. Решение задачи движущегося фронта 
диффузии можно представить функцией, характе-
ризующейся тем, что в области ее определения су-
ществует подобласть, в которой функция обладает 
большим градиентом. Эта подобласть называется 
внутренним переходным слоем. В нестационарном 
случае положение переходного слоя изменяется со 
временем. Это затрудняет численное решение за-
дачи. В таком случае используют аналитический 
подход.

При диффузии, обусловленной только гради-
ентом концентрации, выражение для потока диф-
фундирующего вещества-примеси имеет следую-
щий вид: J = –D grad N, где J — вектор плотности 
потока диффундирующего вещества; D — коэф-
фициент диффузии; N — концентрация атомов 
диффундирующего вещества. Знак “минус” в вы-
ражении указывает, что диффузионный перенос 
вещества происходит в направлении уменьшения 
концентрации примеси.

Рассмотрим задачи диффузии из источника 
постоянной и непостоянной мощности источни-
ка (начальная концентрация внешнего источника 
примеси постоянная или непостоянная) для пре-
дельного случая, когда коэффициент диффузии по 
чистой поверхности равен нулю.

Диффузионное распределение с внешним по-
стоянным источником примеси обеспечивает 

непрерывный поток к поверхности пластины об-
разца. Это со временем приводит к увеличению 
общей концентрации примеси на единицу площа-
ди или дозы (Q ): Q N x t dx N Dt= ( ) =

∞
∫ 0 02, / π ,  

где N(x,t) — концентрация примесей по глубине 
x пластины в момент времени t; N0 — начальная 
концентрация примесей на поверхности пласти-
ны образца. С течением времени фронт диффузии 
перемещается вглубь пластины, в то время как по-
верхностная концентрация остается постоянной. 
Такое перемещение связано с увеличением време-
ни диффузии, повышением температуры или их 
комбинацией.

Закономерности диффузии с  ограниченным 
источником с  непостоянной мощностью и  тон-
ким слоем примеси, размещенным на поверхно-
сти пластины образца, отличаются от диффузии 
с  внешним постоянным источником. Если для 
описания граничных условий на поверхности 
использовать импульсную функцию, т. е. дель-
та-функцию Дирака, то решение движения фронта 

диффузии можно находить распределением Гаусса: 

N x t
Q

Dt

x

Dt
, exp( ) = −

















π 2

2

. Дельта-функция 

Дирака имеет действительный номер строки, рав-
ной нулю во всех точках, кроме начала координат, 
интеграл которого равен 1 по всей действительной 
линии.

На рис. 10 сопоставлены общие зависимости 
N t f x( ) = ( )  для указанных двух случаев диффузии 
примеси по глубине x пластины в момент време-
ни t при постоянном источнике и ограниченном 
источнике. Получаются хорошие согласия модель-
ного решения с  экспериментальными данными, 
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Рис.  11. Схемы расположения чужеродного атома 
по вакансии при диффузии.

Рис.  13. Зависимость эффективного коэффициен-
та диффузии лития от обратной температуры от-
жига в образце 6H–SiC–Lidif p-типа. Вычисленным 
нами значениям наклона указанной зависимости 
соответствуют энергии активации 2.1 эВ в интервале 
(769–973 К) [53] и 1.57 эВ в интервале (1873–2673 К) 
[54] соответственно.

Рис. 12. Схемы чужеродного атома по междоузлиям 
расположения при диффузии.

Таблица 4. Вычисленная нами энергия активации 
диффузии (Edif

Li M,( ) эВ) в системах 6H–SiC–Lidif  p-типа 
и Si–Lidif  с учетом экспериментальных данных

Система
Интервал температуры 

диффузии, К

Edif
Li , эВ

6H–SiC–Lidif

769–973 
К [53]

1873–2673 
К [54]

2.1 1.57

Si–Lidif  
773–1685 К [51]

0.275

например для диффузионного профиля примесей 
в кремнии [51] и самодиффузии в SiC [52] при раз-
личных режимах диффузии.

Для первого случая, т. е. для задачи фронта диф-
фузии из источника постоянной мощности (внеш-
ний источник примеси постоянный), решение 
уравнения N x t N x Dt, /( ) = ( )0 2erfc  показы-
вает, что фронт диффузии перемещается в глубь 
пластины по мере увеличения произведения вели-
чины температурно-временного воздействия, т. е. 
длина диффузии — Dt; в это время поверхностная 
концентрация остается постоянной. Здесь символ 
erfc означает дополнение (до единицы) функции 

ошибок. Такое перемещение частиц связано с уве-
личением времени диффузии, повышением темпе-
ратуры или их комбинацией (рис. 10, а).

Для второго случая, т. е. для фронта диффузии 
с ограниченным источником примеси, из диффу-
зионного профиля примеси в  твердом слое вид-
но, что доза примеси остается постоянной на всем 
протяжении. Это приводит к тому, что площадь под 
кривой распределения Гаусса остается постоянной. 
Поверхностная концентрация уменьшается со вре-
менем диффузии примеси в образец (рис. 10, б).

Экспериментальных данных по диффузии 
примесей в  6H–SiC относительно больше, чем 
в других политипах SiC, в том числе для системы 
6H–SiC–Lidif [53, 54]. Максимальный предел рас-
творимости примеси лития в  6H–SiC при тем-
пературах выше 2500оС составляет 1.2 × 1018 см–3. 
Скорость диффузии примесей в  SiC очень мала. 

(а) (а)

(б)(а)

(б)

(б)
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Рис. 14. Расположение атомов в политипах 3C-, 4H-, 
Eg по схемам AB, ABCB и ABCACB.
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Рис. 15. T – x фазовая диаграмма системы Si–C [56].

При диффузии в SiC разные примеси мигрируют 
по-разному, например, частицы В и N — через ва-
кансии Si/C (рис. 11, а), а частицы Be, H, Li диф-
фундируют в междоузлия (рис. 11, б).

Из рис. 11 видно, что при диффузии растворен-
ного вещества замещения (темный кружок) его 
атом перемещается, перескакивая в вакансию с ее 
левой стороны (см. рис. 11, а), вправо (см. рис. 11, б) 
на одно расстояние до ближайшего соседа атомов 
регулярной кристаллической решетки матрицы.

Из рис.  12 видно, что при механизме диффу-
зии чужеродного атома по межузельному взаимо-
действию в кристалле может иметь место: а) соб-
ственное междоузлие (O в центре ячейки решетки) 
сблизилось с  замещающим чужеродным атомом 
(темный кружок); б) чужеродный атом поменял 

свое исходное положение с собственным междоуз-
лием. Таким образом, чужеродный атом временно 
стал междоузлием, в то время как первоначальное 
собственное междоузлие исчезло, заняв правиль-
ный узел решетки. Далее чужеродный атом снова 
может занять обычное место в решетке, вытолкнув 
собственный атом в междоузлие, и т. д.

3.8.1. Энергия активации диффузии
Нами проанализированы концентрационные 

профили примеси лития, полученные горячей 
имплантацией ионов 7Li+, при диффузии лития 
в объем 6H–SiC p-типа. Для формирования диф-
фузионного источника, например, литий вводили 
в кристалл 6H–SiC p-типа путем имплантации ио-
нов 7Li+ с энергией 30 кэВ [53]. Полученные об-
разцы 6H–SiC–Lidif отжигали в вакууме в интер-
вале температур 400–700оC в течение от 0.25–16 ч. 
Масс-спектрометрические измерения вторичных 
ионов Li+ показывают, что при ионной имплан-
тации литий в 6H–SiC  создает дефекты вблизи 
диффузионного профиля, т. е. в профиле распре-
деления примесных атомов и дефектов. Предпола-
гается, что частицы лития захватываются остаточ-
ными примесями (бора) в 6H–SiC при диффузии 
в объем. Эффективный коэффициент диффузии 
лития в 6H–SiC p-типа имеет энергию активации 
2.1 эВ. Относительная погрешность оценки состав-
ляет ± 25% [53].

Таким образом, с учетом экспериментальных 
данных мы оценили энергию активации диффу-
зии E Ea dif

Li=( )  лития в 6H–SiC в  двух темпера-
турных интервалах (769–973 К) [53] (рис.  13, а) 
и (1873–2673 К) [54] (рис. 13, б) из соотношения 
D T D E RT( ) = −( )0 exp a / .

Для сравнения на основе экспериментальных 
результатов системы Si–Lidif [51] нами вычислены 
также диффузионные характеристики по распре-
делению лития на поверхности кремния (табл. 4).

Сравнительный анализ данных таблицы пока-
зывает, что в системе 6H–SiC–Lidif энергия акти-
вации диффузии Edif

Li  лития в двух температурных 
интервалах (769–973 К) [53] и (1873–2673 К) [54] 
характеризуется различными значениями. В  вы-
сокотемпературном диапазоне энергия активации  
Edif

Li  уменьшается.

3.9. Другие стехиометрические фазы в Si–C
Энергия образования химических соединений, 

в частности 2D Si C1− x x ,  их молекулярная конфи-
гурация, структура, стабильность и свойства силь-
но зависят от атомного соотношения компонен-
тов, а также от концентрации и природы примесей 
и/или легирующих компонентов. Помимо вышеу-
помянутых проблем известно, что Si—С существу-
ет в более чем 250 политипах. В частности, куби-
ческая 3C и гексагональные политипы 2H–, 4H–, 
6H–SiC соответствуют разному расположению 
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атомов (или стекингу) по схемам AB, ABCА, ABCB 
и/или ABCACB. Во всех политипах SiС имеются 
связи Si–Si и C–C; каждый Si окружен 4 атомами 
углерода, и наоборот, каждый атом углерода C свя-
зан с 4 атомами Si (рис. 14).

В зависимости от стехиометрии и природы хи-
мической связи, например, монослой 2D Si C1− x x  
может вести себя как полупроводник, полуметалл 
или топологический изолятор [55]. Это усложняет 
процесс роста Si C1− x x  и делает выбор состава кон-
кретного политипа SiС  важным.

Из T x−  фазовой диаграммы Si—С следует, 
что в стандартных условиях только стехиометриче-
ский состав SiС  является стабильной структурой 
(рис. 15) [56].

Согласно DFT расчетным данным в  системе 
Si—С могут образоваться метастабильные соста-
вы Si C1− x x , в частности составы Si C3  и SiC3, ко-
торые имеют отрицательную энтальпию образо-
вания (рис. 16) [57]. Для двух политипов состава 
Si C3  (Cmmm и  R m3 ) и состава SiC3  (P m4 2 ) рас-
четная ширина запрещенной зоны составляет 1.4, 
1.1 и 2.4 эВ соответственно.

Для α—SiС (твердый; гексагональная структура) 
приводятся также другие значения энтальпии об-
разования: ∆f H solid

0  = –71.55 кДж/моль [58].

ВЫВОДЫ

Проанализирована связь между химическим по-
тенциалом и электрохимическим потенциалом i-го 
компонента в электрохимической ячейке. В усло-
виях равновесия связь между химическим потен-
циалом ( ∆µi ) i-го компонента и электрохимиче-
ским потенциалом ( ∆µi

EP ) в многокомпонентной 
электрохимической ячейке определяется следую-
щим равенством: ∆ ∆µ µi i iz FEEP = + . Здесь вели-
чина ∆µi  для одного отдельного вида частиц связа-
на со свойствами других компонентов ячейки, ког-
да химическая движущая сила (E) уравновешена 
внешним противодействующим напряжением, где 
z i  — количество элементарных зарядов, переноси-
мых ионами вида i в электрохимической ячейке.

Методом DFT GGA PBE проведены ab initio рас-
четы адсорбции лития Liads  на подложке 4H–SiC, 
моделированы атомные структуры, зонные и элек-
тронные свойства и термодинамические свойства 
2 × 2 × 1 и 3 × 3 × 1 суперъячеек бинарных соеди-
нений ( ,A B H SiC i C Li Sim n m n= 4 2 2- , - Lα ) систе-
мы Si–C–Li.

Оптимизированные параметры элементар-
ной ячейки соединений суперъячеек 4H–SiC  
(P mc63 , (№ 186), a = 3.092, b = 3.092, c = 10.117 Å),  
α-Li2C2  (Immm (№ 71) = 3.647, a = 4.845, b = 5.411 Å) 
и LiSi (I41/a (№ 88), a = 9.352, a = 9.352, c = 5.752 Å) 
хорошо согласуются с  экспериментальными 
данными.
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Рис. 16. DFT расчетная концентрационная зависи-
мость энтальпии образования бинарных фаз системы 
Si–C: 1 — наш DFT расчет; 2 — [58]; 3 — [57].

Установлено, что в 3 × 3 × 1 суперъячейке наи-
более стабильным положением адатома Liads на 
подложке 4H−SiC Liads  является такая укладка, 
когда адатом Liads находится в полом положении 
(Н-сайт). В этом случае энергия адсорбции (ELi

H
ads

=  
= –0.37 эВ) по абсолютной величине наибольшая 
по сравнению с  расположением Liads сверху ато-
мов Si (и/или C) (T-сайт; ELi

T C
ads

, = –0.27 эВ; ELi
T Si

ads

,  =  
= –0.11 эВ) и мостиковой позиции (B-сайт; ELi

B
ads

 =  
= –0.12 эВ). Другими словами, расположени Liads 
на подложке 4H–SiC в  углублениях шестичлен-
ного кольца Si–C связи (H-сайт) более предпоч-
тительно, чем в мостиковых участках между Si–С 
связями (B-сайт) и  сверху атомов подложки (те-
траэдрическая конфигурация; T-сайт). В суперъя-
чейке 4H−SiC Liads  длина адсорбционной связи 
dads адатома Liads зависит от положения Liads и вида 
атомов (Si и/или C-грань) на подложке. В полом 
(Н-сайт), сверху атомов (Si и/или C-грань; Т-сайт) 
и мостиковом (B-сайт) положениях адатома дли-
на связи dads имеет следующие значения (Å): 2.19, 
1.67–1.69 и 2.17 соответственно.

Энергия адсорбции адатома структуры 4H– 
–SiC4H−SiC Liads  по абсолютной величине меньше, чем 
у дефектного карбида кремния 4H–SiC. Для кон-
фигурации  4H−SiC Liads  в упаковке адатома ли-
тия в Н-сайте значение ELi

H
ads

составляет –0.37 эВ 
(Н-сайт).

Согласно DFT GGA PBE расчетам 4H– 
–SiC4H−SiC Liads  является полупроводником b-типа 
с непрямой шириной запрещенной зоны. Без уче-
та эффекта спин-орбитальной связи рассчитанная 
нами ширина запрещенной зоны 3 × 3 × 1 суперъ-
ячейки 4H–SiC составляет Eg = 2.16 эВ. Это близко 
к известному DFT расчетному значению Eg = 2.2 эВ 
и  меньше экспериментального Eg = 3.26  эВ для 
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4H–SiC. Модифицированные варианты ab initio 
расчетов позволяют корректировать энергию элек-
трона и получить значени Eg 4H–SiC, согласующе-
еся с экспериментальными данными Eg.

Равновесное состояние структуры 4H– 
–SiC4H−SiC Liads  определяется перераспределением за-
ряда в основном между атомами Si и углерода C из-
за орбитальной гибридизации атомов. Происходит 
перенос электронов лития в выгодную адсорбци-
онную область (Н-сайт), в 4H–SiC–Liads, где рас-
стояния между Liads и атомами 4H–SiC уменьша-
ются. Абсорбция Liads сдвигает пики электронной 
плотности (DOS) суперъячейки 4H–SiC4H−SiC Liads   
относительно уровня Ферми EF чуть вправо. Такой 
сдвиг в DOS означает, чтоLiads передает часть элек-
тронов в 4H–SiC и за счет этого энергетические 
состояния атомов слабо смещаются.

Парциальные вклады PDOS орбиталей как ли-
тия, так и углерода формируют плотность состо-
яний атомов в широкозонном α-Li2C2 = 3.2 эВ). 
Спектр PDOS α-Li2C2 характеризуется пиками 
гибридизированных атомных орбиталей углеро-
да C2s-2p (sp1), где C2s-состояния соответствуют 
в основном отрицательным энергиям. Углеродные 
2p-состояния располагаются вблизи уровня Ферми. 
В α-Li2C2 спин вверх и спин вниз состояния DOS 
симметричны и локальный магнитный момент не 
обнаружен. В полном DOS соединения LiSi очень 
узкая запрещенная зона не обнаруживается, хотя 
по экспериментальным данным LiSi  имеет запре-
щенную зону 0.057 эВ. Отсутствие Eg в LiSi связано 
с s-p-гибридизацией, приводящей к тетраэдриче-
ской структуре sp3. Энергии 1s22s1 состояний лития 
в спектре DOS LiSi незначительные. Присутствие 
Li в фазе LiSi снижает степень s-p-гибридизации.

DFT GGA PBE расчеты показывают, что вы-
численная энтальпия образования соединений 
( , ,A B SiC Li C Li Si2m n m n= α α- - 2 ) системы Si–C–Li 
при температуре 298 K в  среднем для всех AmBn 
отличается от экспериментальных данных на при-
близительно на 4%. Построенный изотермический 
разрез фазовой диаграммы твердого состояния 
Si–C–Li и термодинамические параметры ключе-
вых соединений (α-SiC, α-Li2C2 и LimSin) позво-
ляют определить области возможных трехфазных 
равновесий.

Анализ закономерностей распределения диф-
фундирующих примесей по глубине слоя в  SiC, 
как при постоянном источнике, так и при ограни-
ченном источнике диффузии, показывает, что они 
согласуются с экспериментальными зависимостя-
ми. С учетом двух разных экспериментальных дан-
ных по диффузии лития в гексагональном полити-
пе 6H–SiC, соответственно в двух температурных 
интервалах (769–973 К) и (1873–2673 К), вычисле-
на энергия активации диффузии лития, которая 
в указанных температурных интервалах имеет зна-
чения, соответственно, 2.1 и 1.57 эВ.
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In the equilibrium model of the solid surface–adatom system, including a three-dimensional interfacial 
surface, changes in surface properties are considered, taking into account the chemical potential due to 
the action of surface tension. The relationship between chemical potential and electrochemical potential 
of the ith component in an electrochemical cell is analyzed. Using the density functional theory (DFT), 
the adsorption, electronic, and thermodynamic properties of 2 × 2 × 1 and 3 × 3 × 1 supercells of 
crystalline compounds AmBn, ( A B H SiC, Li C ,Li Si2m n m n= −4 2α - , where n and m are stoichiometric 
coefficients) of the boundary binary systems of the ternary phase diagram of Si–C–Li are studied. 
The stability of phases AmBn and property calculations are carried out with the exchange-correlation 
functional within the framework of the generalized gradient approximation (GGA PBE). The parameters 
of the crystal structures of the compounds AmBn, the adsorption energy of the lithium adatom ( )ELiads

 
on a 4H–SiC substrate, the electronic structure, and the thermodynamic properties of supercells 
are calculated. The thermodynamically stable configurations of the 4H–SiC –Liads  supercells having 
different locations Liads are determined. The DFT GGA PBE calculations of the enthalpy of formation 
of compounds AmBn are carried out in the ternary Si–C–Li system. Taking into account the changes in 
the Gibbs free energy in the solid-phase exchange reactions between binary compounds, equilibrium 
sections (connodes) in the concentration triangle of the Si–C–Li phase diagram are established. An 
isothermal section of the Si–C–Li phase diagram at 298 K is constructed. The patterns of diffusion 
processes that are related to the movement of particles on the surface layer of the 6H–SiC sample are 
analyzed. The activation energy of lithium diffusion in 6H–SiC is calculated from the Arrhenius type 
relation in two temperature ranges (769–973 K) and (1873–2673 K).
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