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Sommario  
 
Lo sviluppo di sistemi di accumulo di energia che siano sostenibili sia dal punto di vista ecologico che 
economico è fondamentale per proporre impianti di energia pulita efficienti e funzionali sulla larga scala. Le 
batterie a ioni sodio offrono questa possibilità, grazie all’abbondanza naturale di sodio sulla superficie 
terrestre e alla disponibilità di materie prime a basso costo e basso impatto ambientale. È necessario 
individuare nuovi componenti elettrodici che consentano di raggiungere valori di densità energetica, stabilità 
dei cicli di carica/scarica, sicurezza, voltaggio di lavoro paragonabili o superiori a quelli delle analoghe batterie 
a ioni litio già presenti in commercio. Attraverso avanzate tecniche di produzione di materiali elettrodici 
nanostrutturati, è possibile promuovere notevolmente le cinetiche di trasferimento di carica all’interfaccia 
elettrodo/elettrolita. In questo contesto, risulta fondamentale comprendere in dettaglio i meccanismi 
coinvolti nei processi di carica e scarica degli elettrodi (sodiazione/desodiazione) e associarne l’efficienza alle 
proprietà strutturali ed elettroniche di un dato materiale. Negli studi presentati in questo progetto, lo scopo 
è stato quello di evidenziare le relazioni struttura-proprietà rilevanti per i processi di inserzione ed estrazione 
dello ione sodio in elettrodi nanostrutturati potenzialmente validi come anodi (TiO2 anatasio e MoS2/grafene) 
e catodi (Na0.75Ni0.25Mn0.68O2). Metodi di calcolo basati sulla teoria del funzionale della densità, con eventuali 
ed opportune correzioni descritte caso per caso, hanno permesso di delineare i fattori che incidono sui 
processi di sodiazione/desodiazione con precisione atomistica e che possono costituire un punto di partenza 
importante per un design razionale di materiali elettrodici efficienti. In particolare, l’indagine teorica 
condotta sui due materiali anodici ha evidenziato come la struttura chimica delle superfici esposte può avere 
un effetto sterico nell’intercalazione del sodio, che dà origine a barriere energetiche di migrazione. Modifiche 
strutturali volte a impedire tali effetti sterici (ad esempio, crescita preferenziale di nanoparticelle di TiO2 
lungo la direzione (001) oppure vacanze di S in MoS2/grafene) sono proposte per migliorare le prestazioni 
complessive. D’altra parte, l’analisi teorica condotta sul materiale catodico ha rivelato che la chimica redox 
dell’ossigeno è attivata negli stati desodiati del catodo, cioè ad elevati voltaggi, attraverso la formazione di 
specie metallo-ossigeno mediata da legami Ni-O più labili. Tuttavia, tali siti possono rilasciare O2 molecolare, 
causando perdita di capacità specifica irreversibile. Modulare la composizione chimica di tali catodi rendendo 
meno labili i legami M-O rappresenta una possibile strategia per impedire la perdita di O2 e quindi migliorare 
la capacità reversibile. I risultati ottenuti sono oggetto di pubblicazioni scientifiche citate nei riferimenti 
bibliografici alla fine del documento e pongono le basi per ulteriori studi in cui si terrà conto anche 
dell’interazione con la matrice elettrolitica.  
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1 Introduzione 
 

Le batterie a ioni sodio (Na Ion Battery, NIB) rappresentano uno dei sistemi di accumulo dell’energia più 
promettente per applicazioni su larga scala. Si tratta di dispositivi che potrebbero gradualmente sostituire le 
più diffuse batterie a ioni litio (Li Ion Battery, LIB) nel trasporto elettrico o nello stoccaggio dell’energia 
proveniente da fonti rinnovabili.1 La più ampia disponibilità del sodio rispetto al litio potrebbe infatti 
garantire dei costi di produzione nettamente più bassi rispetto alle LIB già in commercio.2 Nonostante gli 
enormi vantaggi previsti su carta, nella pratica è necessario sviluppare nuovi materiali e componenti che 
possano far fronte alle elevate efficienze richieste per la conversione di energia pulita.3 I principi di 
funzionamento simili hanno consentito di raggiungere grandi progressi in tempi brevi, ma non tutti i materiali 
attivi nelle LIB mostrano buone prestazioni in dispositivi analoghi a base di sodio.4 Dal punto di vista 
dell’anodo, questo è dovuto principalmente al diverso raggio ionico tra Li+ e Na+ che rende la struttura di 
molti materiali anodici già usati nelle LIB inefficaci nella formazione di composti di intercalazione stabili con 
il sodio.5 Il design di elettrodi negativi che possano sostituire i materiali grafitici rappresenta quindi uno degli 
aspetti chiave per lo sviluppo di NIB ad alte prestazioni. Alcuni dei materiali studiati e proposti sono, ad 
esempio, ossidi di metalli di transizione, materiali a singolo strato, matrici carboniose come hard e soft 
carbon, leghe metalliche a base di Sn e Si.6 Dal punto di vista del catodo, i punti critici sono dati da valori di 
densità energetica, di stabilità a lungo termine ed il costo (i materiali catodici sono generalmente quelli che 
determinano il prezzo complessivo del dispositivo).7 Gli ossidi di metalli di transizione a strati, aventi formula 
generale NaxTMO2, rappresentano una classe di materiali catodici promettenti, in quanto capaci di 
raggiungere capacità specifiche molto elevate grazie all’attività redox dell’anione O2- che può essere 
promossa a voltaggi elevati.8 In questo progetto, ci siamo focalizzati sul catodo NaxNi0.25Mn0.68O2, le cui 
informazioni strutturali (stechiometria, reticolo cristallino, variazioni volumetriche a diversi gradi di 
sodiazione) sono reperibili dalla letteratura.9 La chimica redox dell’ossigeno in questo materiale può essere 
determinante per le prestazioni del catodo durante i cicli di carica e scarica, in quanto stabilità ed efficienza 
sono strettamente dipendenti dalla reversibilità dell'evoluzione di O2-/O2

n-/O2. Avvalendoci di metodi 
computazionali, abbiamo indagato i meccanismi coinvolti nei processi redox anionici al fine di individuare i 
fattori che ne consentano il controllo e la modulazione e, quindi, di migliorare le prestazioni del materiale 
nell’inserzione/estrazione dello ione sodio.10,11 Un approccio analogo è stato adottato per analizzare le 
interazioni che si instaurano tra lo ione sodio e le superfici elettrodiche. A tale scopo, abbiamo effettuato 
degli studi preliminari, selezionando materiali elettrodici promettenti, quali TiO2 e MoS2, di cui si disponeva 
di dati sperimentali utili per la modellazione delle superfici esposte e per il confronto diretto dei risultati 
teorici.12,13 Il protocollo computazionale così validato potrà quindi essere adottato per studi futuri volti alla 
descrizione dei meccanismi di inserzione di Na+ all’ interfaccia elettrodo/elettrolita. 

La caratterizzazione teorica dei materiali in esame è stata condotta nell’ambito della teoria del 
funzionale della densità elettronica (DFT).14,15 I metodi DFT risultano essere di gran lunga vantaggiosi in 
termini di costi computazionali rispetto ai metodi basati sulla funzione d’onda (Hartree-Fock (HF) e post 
Hartree-Fock (post-HF)), soprattutto quando si tratta di determinare la struttura elettronica di materiali allo 
stato solido. Secondo i due teoremi di Hohenberg-Kohn, dalla densità elettronica totale dello stato 
fondamentale di un sistema è possibile risalire al suo potenziale ed è quindi possibile costruire l’Hamiltoniano 
e la funzione d’onda associata. Tuttavia, la forma funzionale esatta dell’energia non è nota, a causa della 
presenza del termine di scambio e correlazione di natura non-classica. Tra le approssimazioni che sono state 
introdotte, quella del gradiente generalizzato (GGA) è una delle più adottate e considera il termine di 
scambio-correlazione come dipendente non solo dalla densità elettronica locale, ma anche dal valore del suo 
gradiente. Tutti i calcoli di questo progetto sono stati eseguiti mediante il funzionale di scambio e 
correlazione PBE, sviluppato nell’ambito della GGA.16,17 In quanto teoria dello stato fondamentale, la DFT 
presenta alcuni limiti che possono essere risolti includendo opportune correzioni. In presenza di metalli di 
transizione con elettroni spaiati in stati di tipo d (n-doped TiO2, NaxNi0.25Mn0.68O2) è stato applicato lo schema 
DFT+U che consente di correggere il Self-Interaction Error (SIE), errore intrinseco nel formalismo DFT in cui il 
termine di Coulomb relativo all’interazione di un elettrone con se stesso assume un valore diverso da zero e 
non trascurabile nel caso di elettroni localizzati.18 Il termine correttivo, noto come termine di Hubbard, da 
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inserire nello schema di calcolo può essere ottenuto o selezionando il valore che meglio riproduce il bandgap 
sperimentale del materiale oppure da calcoli ab initio. In particolare, è stato applicato il termine correttivo 
U(Ti) = 3.3 eV19 nel caso del Ti in TiO2 e U(Ni,Mn) = 4.0 eV20 nel caso di Ni e Mn per il materiale NaxNi0.25Mn0.68O2. 
Un metodo alternativo per la correzione del SIE è dato dall’utilizzo di funzionali ibridi, che comporta però 
costi computazionali nettamente maggiori. Una possibile strategia consiste nell’eseguire calcoli ibridi, a 
livello ad esempio HSE06, su geometrie precedentemente ottimizzate a livello PBE/PBE+U per una più 
accurata descrizione della struttura elettronica.21,22 Lo schema DFT-D è stato invece considerato per poter 
includere i contributi delle forze dispersive di tipo van der Waals che altrimenti sarebbero escluse dalla 
predizione teorica a livello DFT.23 In particolare, la correzione D3BJ è stata applicata nel caso dell’interfaccia 
2D-MoS2/Grafene e nell’ossido a strati NaxNi0.25Mn0.68O2, in cui si può intuire che gli effetti di natura dispersiva 
hanno un ruolo fondamentale nella descrizione strutturale. Tutti i calcoli sono stati eseguiti mediante il codice 
VASP (Vienna ab-initio simulation package),24,25 che consente l’applicazione di metodi DFT con condizioni 
periodiche al contorno (PBC) in cui la struttura elettronica di un materiale solido cristallino viene risolta nello 
spazio reciproco. A tal fine, elettroni di core sono trattati mediante pseudopotenziali del tipo PAW (projector-
augmented wave)26,27 e quelli di valenza esplicitamente in basis set di onde piane. I valori di energy cutoff e 
gli schemi di campionamento dei punti k sono stati determinati mediante test di convergenza su ciascun 
sistema oggetto di studio. Le barriere di migrazione associate ai percorsi di minima energia (MEP) per il 
processo di migrazione dello ione sodio all’interno di materiali anodici sono state determinate mediante il 
metodo delle Climbing Image-Nudge Elastic Band (CI-NEB), implementato nel codice VASP.28 Le strutture a 
bande per le eterogiunzioni MoS2/Grafene sono state calcolate in maniera auto-consistente a livello di teoria 
PBE-D3BJ lungo la direzione Γ-K-M-Γ nello spazio reciproco e considerando 10 suddivisioni per ciascun 
segmento. L’approccio della Special quasi-random structure (SQS) è stato adottato per costruire un modello 
strutturale realistico del materiale NaxNi0.25Mn0.68O2, in cui gli atomi di Ni e Mn occupano lo stesso sito 
cristallografico all’interno del gruppo spaziale P6/3mmc con una disposizione disordinata che può essere 
assimilata a quella di una soluzione solida randomica.29 Grazie allo strumento ATAT, è possibile determinare 
la distribuzione che massimizza l’entropia configurazionale del cluster considerato, cioè all’interno della 
supercella della dimensione desiderata.30 Per costruire le superfici dei materiali in esame, è stato utilizzato 
un approccio di tipo slab, in cui viene inserito uno strato di vuoto lungo una direzione della cella tale da 
evitare interazioni non fisiche tra immagini periodiche, così da simulare una terminazione superficiale. Per 
correggere il calcolo su un modello slab da effetti di polarizzazione a lungo raggio lungo la direzione del vuoto, 
sono state incluse opportune correzioni di dipolo.31 
 

2 Descrizione delle attività svolte e risultati 
 

L’attività di ricerca condotta nell’ambito di questo progetto ha riguardato lo studio teorico dei processi 
di inserzione/deinserzione dello ione sodio alle interfacce di elettrodi nanostrutturati per batterie a ioni 
sodio. In particolare, l’indagine teorica sull’attività redox dell’ossigeno correlata alla desodiazione del catodo 
NaxNi0.25Mn0.68O2 è riportata nel paragrafo 2.1, mentre l’analisi dei meccanismi di intercalazione e migrazione 
dello ione sodio sulle superfici di TiO2 anatasio e MoS2/Grafene è descritta, rispettivamente, nei paragrafi 2.2 
e 2.3 

 

2.1 Attività redox dell’ossigeno in seguito a desodiazione del catodo P2-NaxNi0.25Mn0.68O2 

 
Gli ossidi metallici con strutture a strati, di formula generale NaxTMO2 (0 < x < 1) risultano essere 

promettenti catodi per batterie al sodio, in quanto possono essere facilmente prodotti attraverso schemi di 
sintesi semplici e con elevate prestazioni elettrochimiche.8,32 La struttura è costituita da strati planari di ioni 
metallici alcalini si alternano con strati di ottaedri (TMO6) da cui gli ioni Na possono deintercalare e re-
intercalare in seguito a cicli di carica/scarica. La desodiazione/sodiazione della struttura è compensata dalla 
ossidazione/riduzione degli ioni metallici (TM). Tali strutture possono cristallizzare in diversi reticoli, dando 
luogo a fasi del tipo O3 o P2 a seconda della simmetria dei siti occupati dal Na (ottaedrica, O, o prismatica, P) 
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e del numero di strati di TMO2 contenuti nella cella unitaria (3 strati con schema ABC oppure 2 strati con 
sequenza ABBA).33 I polimorfi P2 di solito manifestano prestazioni migliori rispetto alle fasi O3, grazie alla 
presenza di percorsi di diffusione più ampi che determinano una maggiore mobilità del Na+ e alla possibilità 
di raggiungere contenuti di Na più elevati che si traducono in una maggiore capacità specifica.34 Tuttavia, le 
transizioni di fase P2-O2 sono molto frequenti durante le ciclazioni elettrochimiche e sono la principale causa 
di instabilità e perdita di capacità.35 È stato dimostrato che per stabilizzare la fase P2 e quindi inibire la 
transizione di fase durante la ciclazione della batteria, è possibile attuare opportune sostituzioni al sito TM.36 
Una delle stechiometrie recentemente proposte, NaxNi0.23Mn0.69O2 (NNMO), nella fase P2 ha mostrato 
un’ottima stabilità strutturale ed eccellenti prestazioni elettrochimiche.9 Esperimenti EELS e sXAS hanno 
evidenziato che le particelle di NNMO in seguito a ciclazione elettrochimica mostrano un gradiente di stati di 
ossidazione dei siti TM che è stato attribuito alla perdita di ossigeno. È noto che la capacità specifica di questi 
materiali può essere notevolmente aumentata dall’attivazione della chimica redox dell’ossigeno ad alti 
voltaggi.11,37,38 In particolare, la presenza di vacanze nei siti dei TM sembra avere un effetto positivo nella 
stabilizzazione di buche elettroniche sul sottoreticolo di ossigeno, e quindi nella promozione della sua 
ossidazione.39 Tuttavia, è necessario proporre studi dettagliati sui meccanismi di compensazione di carica che 
possano chiarire il ruolo di ciascun elemento componente nella chimica redox dell’ossigeno al fine di poter 
controllarne la reversibilità e impedire quindi il rilascio di O2. Pertanto, abbiamo proposto uno studio da 
principi primi del catodo ad alta energia P2-NaxNi0.25Mn0.68O2, focalizzandoci sulle caratteristiche elettroniche 
di ciascun elemento al variare dello stato di sodiazione. La composizione indicata è stata simulata 
introducendo due vacanze di Mn nel materiale stechiometrico NaxNi0.25Mn0.75O2, il cui modello strutturale è 
stato ottenuto mediante l’approccio SQS. L’analisi della struttura elettronica degli stati di sodiazione x Na = 
0.75, 0.50, 0.25, 0.125 è riportata in Figura 5.  
 

 
Figura 1. Analisi della struttura elettronica di NNMO in funzione della composizione di Na: magnetizzazione degli 
atomi di a) Mn e Ni) con relativa configurazione elettronica; c) PDOS; d) cariche di Bader mediate per ciascun 
elemento; e) magnetizzazione degli atomi di O con relativa configurazione elettronica. Codice di colore: giallo, stati s 
del Na; viola, stati d del Mn; verde, stati d del Ni; rosso, stati p del O.  

 
Osservando i diversi grafici in Figura 1 è evidente che: (i) il Mn non ha un ruolo redox attivo, mantenendo il 
suo stato di ossidazione IV costante per tutta la fase di desodiazione; (ii) il Ni inizia ad ossidarsi da Ni(II) a 
Ni(III) per x Na = 0.25, e ulteriormente a Ni(IV) per x Na = 0.125; (iii) l’O partecipa attivamente al processo di 
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ossidazione in corrispondenza degli stati più desodiati, soprattutto per x Na = 0.125. Per poter valutare la 
tendenza del materiale di perdere ossigeno, abbiamo indagato la formazione di vacanze di ossigeno e di 
complessi metallo-diossigeno in funzione del contenuto di sodio. L’energia di formazione di una vacanza di 
ossigeno può essere quantificata secondo l’Equazione 8: 

 

𝐸𝑉𝑂
= 𝐸𝑑𝑒𝑓 − 𝐸𝑝𝑟𝑖𝑠𝑡 +

1

2
𝐸𝑂2

     (eq. 8) 

𝐸𝑑𝑒𝑓 e 𝐸𝑝𝑟𝑖𝑠𝑡  sono, rispettivamente, le energie totali del sistema ridotto (in cui cioè è stato rimosso un atomo 

di ossigeno neutro) e del sistema puro, mentre 𝐸𝑂2
 è l’energia totale di una molecola di ossigeno isolata in 

una box calcolata allo stesso livello di teoria. I risultati sono elencati in Tabella 5. Sono state considerati 
quattro tipi di vacanze che differiscono per l’intorno chimico: le etichette 1/2 identificano vacanze di ossigeno 
vicine/lontane rispetto al sito vacante di Mn, e quindi coordinate da due/tre atomi; le etichette a/b 
identificano invece configurazioni del tipo Mn-VO-Mn/Mn-VO-Ni. 
 
Tabella 1. Energie di formazione delle vacanze di ossigeno espresse in eV e calcolate a livello di teoria PBE+U-(D3BJ) 
secondo l’Equazione 8. 

x Na VO (1a) VO (1b) VO (2a) VO (2b) 

0.75 1.866 2.623 3.204 3.443 

0.50 1.944 1.447 2.865 2.858 

0.25 1.515 1.079 2.454 2.587 

0.125 1.077 0.114 2.537 2.390 

 
Dai valori riportati in Tabella 1, si può notare che: (i) la formazione di vacanze del tipo VO(1) è più favorevole 
rispetto a quelle di tipo VO(2), poiché è più facile rompere due legami rispetto a tre; (ii) in generale, la 
formazione di vacanze di ossigeno diventa più favorevole all’aumentare della desodiazione, secondo il 
criterio generale di compensazione di carica per cui è più facile ridurre (formare vacanze di ossigeno) un 
sistema già ossidato (desodiato); (iii) negli stati più desodiati, le configurazioni del tipo Mn-VO-Ni sono più 
favorevoli di quelle Mn-VO-Mn, indicando una maggiore labilità del legame Ni-O per x Na più bassi. L’energia 
di formazione di complessi metallo-diossigeno è stata invece quantificata dalla seguente equazione:  
 

∆𝐸 = 𝐸𝑑𝑖𝑜𝑥𝑦𝑔𝑒𝑛 − 𝐸𝑁𝑁𝑀𝑂     (eq. 9) 

 
𝐸𝑑𝑖𝑜𝑥𝑦𝑔𝑒𝑛 e 𝐸𝑁𝑁𝑀𝑂 sono, rispettivamente, le energie totali del sistema in cui si è formata la specie diossigeno 

e quella del sistema puro. Le strutture identificate per x Na = 0.25 e x Na = 0.125 sono rappresentate in Figura 
2. 

 
Figura 2. Strutture dei complessi metallo-diossigeno identificate per a) x Na = 0.25 e b) x Na = 0.125. I dettagli 
strutturali riguardanti distanze di legame e coordinazioni sono riportati in Tabella 6. Codice di colore: viola, atomi di 
Mn; verde, atomi di Ni; rosso, atomi di O; arancione, atomi di O relativi al diossigeno. Per maggiore chiarezza sono 
rappresentati solo gli atomi più vicini al complesso metallo-diossigeno.  
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Ogni struttura è stata assegnata ad uno specifico complesso metallo-ossigeno in base alle distanze di legame 
O-O e M-O e alla loro coordinazione geometrica, come mostrato in Tabella 2. 
 
Tabella 2. Distanze O-O e M-O dei complessi metallo-diossigeno rappresentate in Figura 6 per x Na = 0.25 (top) e x 
Na = 0.125 (bottom) e relativa denominazione in base alla geometria di coordinazione.  

x Na struttura dO-O (Å) dM-O (Å) gruppo coordinazione 

0.25 A 1.266 2.153 (Mn) - 2.272 (Ni) μ2-η1-O2 a ponte 

 B 1.293 2.074 (Mn) - 2.383 (Mn) μ-O2 a ponte binucleare 

 C 1.289 2.022 η1-O2 terminale 

 D 1.263 2.281 (Mn) - 2.062 (Ni) μ2-η1-O2 a ponte 

0.125 A 1.279 2.123 η1-O2 terminale 

 B 1.288 2.155 η1-O2 terminale 

 C 1.243 - O2 O2 molecolare 

 D 1.231 - O2 O2 molecolare 

 

 
Dal confronto dei dati riportati in Tabella 2 e Figura 2, si può concludere che l’ossidazione dell’ossigeno è 
presente nel sistema con x Na = 0.25, in cui la formazione di un superossido a ponte tra un Mn e un Ni 
(configurazione A) è favorita termodinamicamente e potrebbe spiegare l’evidenza sperimentale di aumento 
di capacità specifica a valori di voltaggi pari a circa 4.1 V. A concentrazioni di sodio più basse, i nostri calcoli 
prevedono la formazione di O2 molecolare dai siti vacanti in Mn, con energie di formazione associate molto 
basse. Tale risultato potrebbe giustificare il dato sperimentale di capacità specifica irreversibile durante il 
primo ciclo di carica del materiale. Tale studio ha consentito la preparazione di un manoscritto che è 
attualmente in fase di peer-review. 
 

 

2.2 Inserzione di Na+ attraverso superfici di TiO2 anatasio 

 
Il biossido di titanio è un materiale funzionale versatile che presenta svariate applicazioni in celle solari, 

fotocatalisi e batterie. L’equilibrio complessivo tra prestazioni, stabilità e costi lo rende uno dei materiali più 
studiati nella ricerca di base e applicata. Le prestazioni del TiO2 in LIB sono paragonabili a quelle dei materiali 
grafitici (elevata capacità teorica reversibile, 335 mAhg-1, bassa variazione di volume in seguito a ciclazione, 
meno del 4%), e le eccellenti proprietà meccaniche possono garantire una elevata sicurezza del dispositivo. 
La scarsa conduttività elettrica (~1,9 10-12 S m-1) può essere migliorata combinando il TiO2 con materiali 
carboniosi, mentre opportune ingegnerizzazioni a livello nanometrico che aumentino il rapporto 
superficie/volume e, quindi, l’area di contatto all’interfaccia elettrodo/elettrolita possono sensibilmente 
aumentarne la diffusività ionica. Materiali nanostrutturati a base di TiO2 (nanoparticelle (NP) di TiO2 
funzionalizzate con rivestimenti in carbonio) sono sempre più testati come elettrodi negativi in batterie a ioni 
sodio.40,41 Tuttavia, aspetti strutturali come cristallinità e morfologia possono essere determinanti. Ad 
esempio, in un recente studio riportato da Longoni et al.12 è stato evidenziato che l’attività delle NP di 
anatasio in NIB dipende dal tipo di superficie esposta. In particolare, le terminazioni (100) e (001) appaiono 
molto più efficaci rispetto alla superficie (101), che è la più stabile. Abbiamo quindi proposto uno studio del 
meccanismo di interazione e successivo stoccaggio dello ione sodio nelle diverse superfici esposte sulle 
nanoparticelle, al fine di fornire un’interpretazione teorica delle evidenze sperimentali. Seguendo l’ipotesi 
avanzata nello studio sopracitato, abbiamo analizzato non solo l'adsorbimento di Na+ sulle tre diverse 
superfici, ma anche la sua inserzione all’interno della struttura cristallina del materiale. Le superfici (101), 
(100) e (001) di TiO2 anatasio sono state costruite partendo dal bulk del materiale mediante l’approccio di 
tipo slab, includendo 6 layer in ciascuno di essi e considerando supercelle tali che l’area superficiale fosse 
paragonabile nei tre sistemi. Dopo aver validato il nostro metodo di calcolo con dati sperimentali e teorici già 
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presenti in letteratura (costanti di cella, energie di superficie),42,43 abbiamo simulato le interazioni Na-TiO2 

che si stabiliscono all’interfaccia (adsorbimento) e durante il processo di sodiazione (inserzione nel layer 
immediatamente sottostante la superficie) per ciascuna superficie. Le geometrie ottimizzate a livello di teoria 
DFT+U sono riportate in Figura 1. Per ciascun sistema del tipo NaOUT-TiO2 e NaIN-TiO2 sono state calcolate le 
energie di adsorbimento e inserzione corrispondenti, definite nelle Equazioni 1 e 2: 

 

𝐸𝑎𝑑𝑠 = 𝐸𝑁𝑎𝑂𝑈𝑇
− 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏 −

1

2
𝐸𝑁𝑎    (eq. 1) 

𝐸𝑖𝑛𝑠 = 𝐸𝑁𝑎𝐼𝑁
  − 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏 −

1

2
𝐸𝑁𝑎     (eq. 2) 

𝐸𝑁𝑎𝑂𝑈𝑇
, 𝐸𝑁𝑎𝐼𝑁

 e 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏 sono, rispettivamente, le energie totali dei sistemi con Na adsorbito, NaOUT-TiO2, Na 

inserito, NaIN-TiO2, e dello slab da solo, mentre 𝐸𝑁𝑎 è l’energia totale del Na metallico (bcc) calcolato con lo 
stesso livello di teoria. I risultati sono riportati in Tabella 3. Per valutare l’origine dei diversi adsorbimenti, 
abbiamo quantificato l’energia di distorsione: 
 

 𝐸𝑑𝑖𝑠𝑡 = 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏
𝑁𝑎𝑂𝑈𝑇 − 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏

𝑠𝑙𝑎𝑏     (eq. 3) 

𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏
𝑁𝑎𝑂𝑈𝑇 e 𝐸𝑠𝑙𝑎𝑏

𝑠𝑙𝑎𝑏 sono, rispettivamente, l’energia totale dello slab dopo e prima l’adsorbimento di Na. 

Osservando i valori riportati in Tabella 4 è possibile notare che gli effetti di distorsione strutturale spiegano 
l’andamento delle energie di adsorbimento: l’interazione Na-TiO2 in superficie segue l’ordine (100) > (101) > 
(001), laddove il processo di adsorbimento è accompagnato ad una minore distorsione strutturale del reticolo 
di anatasio. Inoltre, come si può notare nel pannello inferiore della Figura 3, il sito di adsorbimento sulla 
superficie (100) mostra anche delle interazioni stabilizzanti tra Na+ e O2- che non sono presenti negli altri casi, 
giustificando ulteriormente la variazione energetica più favorevole.  
 
Tabella 3. Energie di adsorbimento, Eads, ed inserzione, Eins, calcolate secondo le Equazioni 1 e 2, rispettivamente. I 
valori di Eins sono confrontati con il valore ottenuto per il bulk. Le energie di distorsione, Edist, sono calcolate 
dall’Equazione 3.  

 Eads (eV) Eins (eV) Edist (eV) 

bulk  0.531  
(101) -1.120 0.266 0.577 
(100) -1.554 0.460 0.318 
(001) -0.801 0.364 0.726 
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Figura 3. (pannello superiore): strutture di minima energia ottenute a livello di teoria PBE+U per Na adsorbito su 
superfici TiO2. Le distanze Na-O riportate sono espresse in Å; (pannello inferiore) relative rappresentazioni delle 
variazioni di densità di carica all’interfaccia (0.004 a.u. valore di isodensità). Codice di colore: giallo, accumulo di 
densità elettronica; celeste, diminuzione di densità elettronica; grigio, atomi di Ti; rosso, atomi di O; blu, verde e 
viola, atomo di Na sulle superfici (101), (100) e (001), rispettivamente. Nel sito di adsorbimento (100) sono evidenziate 
le interazioni extra: Na-O5 e Na-O6 sono 3.51Å e Na-O7 è 2.59Å.  

 
Seppur semplice, questo modello non è in grado di spiegare l’elevata attività osservata per la superficie 
(001).44 Ciò è dovuto al fatto che il meccanismo di sodiazione dell’anatasio avviene attraverso l’intercalazione 
dello ione sodio, come suggerito dal comportamento pseudocapacitivo osservato durante i test in cella.12 
Abbiamo quindi modellato un processo di migrazione dello ione sodio dal suo sito di adsorbimento 
superficiale al suo sito di inserzione nel subsurface layer. Il percorso di minima energia può essere 
determinato mediante il metodo CI-NEB. Il grafico riportato in Figura 4 mostra che le barriere di migrazione, 
ovvero le variazioni energetiche associate al passaggio dello ione sodio dalla superficie dell’anatasio 
all’interno del suo canale di stoccaggio e diffusione, sono diverse tra le tre superfici esposte. In particolare, 
la superficie (001) mostra la barriera di migrazione più bassa, indice di una maggiore attività. Per spiegare 
questo andamento, abbiamo individuato un descrittore strutturale intuitivo, ovvero l’area effettiva, amin, che 
lo ione sodio deve attraversare durante il percorso di migrazione. Misurando tale area, definita come la 
minima distanza tra due atomi di Ti sul layer superficiale, nella struttura di minima, NaOUT, e di massima 
energia, NaTS, appare evidente che la minore energia di migrazione è correlata alla maggiore area nel caso 
della superficie (001). Le barriere di migrazione hanno quindi un’origine puramente strutturale: la superficie 
che mostra il minor ostacolo sterico all’intercalazione del sodio mostrerà un’elevata efficienza di sodiazione. 
 
Tabella 4 Area totale, Atot, ed effettiva, amin, esposta sulla superficie di ciascuna terminazione. NaOUT rappresenta la 
struttura di minima energia del sistema adsorbito, mentre NaTS è la struttura a più alta energia, ovvero lo stato di 
transizione lungo il percorso di migrazione.  

 Atot (Å2)  amin (Å2)  Emigr
OUT (eV) 

 NaOUT NaTS NaOUT NaTS  
(101) 11.4 12.3 8.7 9.6 2.641  
(100) 11.4 12.6 8.7 9.9 2.814 
(001) 15.2 14.9 15.1 14.8 1.463 
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Figura 4. (pannello superiore): rappresentazione dei percorsi di minima energia ottenuti a livello di teoria PBE+U 
mediante CI-NEB per la migrazione di Na nelle superfici a) (101), b) (100) e c) (001); (pannello inferiore): grafico delle 
variazioni energetiche corrispondenti in funzione della coordinata del processo, i.e., la distanza Na-Na tra due punti 
contigui.  

 
I risultati descritti in questo paragrafo sono oggetto di un lavoro pubblicato nel 2020 sulla rivista scientifica 
internazionale Nanoscale Advances.45 
 

2.3 Intercalazione di Na+ all’interfaccia tra superfici di MoS2 e Grafene: confronto tra due 
fasi di MoS2, 1T e 3R 

 
I materiali 2D costituiscono una classe di sistemi promettenti per svariate applicazioni in catalisi, 

elettronica e optoelettronica. Nell'ultimo decennio sono state messe a punto strategie di sintesi efficienti e 
a basso costo per la loro produzione su larga scala, quali l'esfoliazione meccanica o chimica.46 Tra questi, i 
dicalcogenuri dei metalli di transizione sono molto studiati oltre che per le proprietà eccellenti anche per la 
loro abbondanza naturale. Il disolfuro di molibdeno (MoS2) è un materiale molto flessibile, con elevate 
efficienze sia come catalizzatore della reazione di evoluzione dell'idrogeno (HER) che come elettrodo 
negativo nelle batterie agli ioni di litio (LIB).47 La struttura del materiale risulta favorevole anche 
all’intercalazione di ioni Na+. Nonostante l’elevata capacità teorica reversibile, sussistono problemi connessi 
alla bassa conduttività elettrica e alle variazioni di volume significative in seguito ai processi di 
sodiazione/desodiazione. Come accennato precedentemente, la combinazione con matrici carboniose offre 
una possibile soluzione.48 In particolare, è stato proposto l’accoppiamento con grafene che contribuirebbe 
significativamente non solo alla conducibilità e alla robustezza meccanica, ma anche alla cinetica di 
carica/scarica e alla stabilità dell’efficienza di ciclazione. Elettrodi ibridi del tipo MoS2/grafene sono stati 
testati in celle al sodio sia come compositi che come singolo strato, mostrando valori di capacità specifica 
reversibile stabili ed elevata efficienza coulombiche.13 È importante tenere in considerazione il polimorfismo 
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di MoS2. L'esfoliazione di MoS2 può infatti portare a strutture a singolo strato che differiscono sia per 
caratteristiche strutturali che per proprietà elettroniche: le fasi 2H e 3R, termodinamicamente stabili e 
semiconduttive, hanno la medesima struttura monostrato a simmetria prismatiche trigonali e 
impacchettamento interstrato diverso; le fasi 1T e 1T′ sono invece metastabili e metalliche, con simmetria 
ottaedrica ed ottaedrica distorta, rispettivamente. Nonostante la maggior parte degli studi sia stata dedicata 
agli elettrodi 2H-MoS2/Grafene, vi è un numero crescente di lavori focalizzati sulla fase 1T. Elettrodi a singolo 
strato contenenti la fase 1T possono infatti essere ottenuti con elevate rese mediante esfoliazione assistita 
da intercalazione ionica e sembrano anche limitare la diminuzione di capacità specifica nei processi di 
carica/scarica.49,50 Al fine di ottimizzare un design razionale di questo tipo di elettrodi nanostrutturati, può 
essere importante studiare l’effetto dell’eterostruttura sui meccanismi di intercalazione e migrazione dello 
ione sodio. Ci siamo quindi focalizzati dapprima sulla caratterizzazione teorica dell’interfaccia tra i due 
materiali a singolo strato, allo scopo di descriverne le proprietà strutturali ed elettroniche. Successivamente, 
abbiamo valutato il ruolo delle diverse fasi di 2D-MoS2 (cioè 1T e 3R) nel determinare l'attività del materiale 
ibrido rispetto all'assorbimento e alla diffusione dello ione sodio. Dopo aver validato il metodo di calcolo con 
dati sperimentali presenti in letteratura sia in termini di parametri di cella che di struttura elettronica dei bulk 
di 1T- e 3R-MoS2,51–54

 abbiamo estratto i singoli strati per interfacciarli al grafene, ottenendo quindi i due 
sistemi ibridi 2D, 1T-MoS2/Grafene e 3R-MoS2/Grafene. In Tabella 1 sono raccolti i parametri strutturali, il 
mismatch reticolare e le energie di legame e adesione, calcolati secondo le Equazioni 4-6: 

 

𝜀 % = (
𝑎ℎ𝑦𝑏𝑟𝑖𝑑

𝑎𝑝𝑟𝑖𝑠𝑡𝑖𝑛𝑒 − 1) 𝑥 100     (eq. 4) 

∆𝐸𝑏𝑖𝑛𝑑 = 𝐸𝑀𝑜𝑆2/𝐺 − 𝐸𝑀𝑜𝑆2
− 𝐸𝐺     (eq. 5) 

      ∆𝐸𝑎𝑑ℎ =  𝐸𝑀𝑜𝑆2/𝐺 − 𝐸𝑀𝑜𝑆2

𝑀𝑜𝑆2/𝐺
− 𝐸𝐺

𝑀𝑜𝑆2/𝐺
    (eq. 6) 

 

𝑎ℎ𝑦𝑏𝑟𝑖𝑑 e 𝑎𝑝𝑟𝑖𝑠𝑡𝑖𝑛𝑒 sono, rispettivamente, le costanti di cella dell’eterostruttura e del materiale isolato nelle 
corrispettive strutture di equilibrio. 𝐸𝑀𝑜𝑆2/𝐺 , 𝐸𝑀𝑜𝑆2

e 𝐸𝐺  sono, rispettivamente, le energie totali del materiale 

ibrido, del singolo strato di MoS2 e del grafene nelle loro geometrie di equilibrio, mentre 𝐸𝑀𝑜𝑆2

𝑀𝑜𝑆2/𝐺
 e 𝐸𝐺

𝑀𝑜𝑆2/𝐺
 

sono le energie dei singoli strati di MoS2 e grafene calcolate alla geometria dell’eterostruttura. Come si può 
notare dai valori elencati in Tabella 5, la formazione dei due materiali ibridi risulta essere 
termodinamicamente favorevole. I valori paragonabili di energia di adesione indicano che l’entità 
dell’interazione elettronica all’interfaccia è simile per le due fasi, mentre l’energia di legame più negativa nel 
caso del sistema 1T-MoS2/G accompagnata da valori più bassi di mismatch reticolare suggerisce una maggiore 
facilità di formazione di questa eterostruttura, evidentemente dovuta alla minore distorsione strutturale. 

 
Tabella 5. Costante di cella, a, distanza interlayer, d, mismatch reticolare, , energia di binding, Ebind, e di adesione, 

Eadh, calcolate per le due eterostrutture 1T-MoS2/G e 3R-MoS2/G a livello di teoria PBE-D3BJ (vedere Equazioni 4-6). 
 

FASE A (Å) D (Å)  / MOS2  / G EBIND (EV) EADH (EV) 

1T-MoS2/G 9.810 3.110 2.17% -0.71% -0.665 -1.649 

3R-MoS2/G 9.758 3.350 3.26% -1.25% -0.026 -1.653 

 
Dalle strutture a bande riportate in Figura 5, si evince che entrambi i sistemi sono conduttivi. In 3R-MoS2/G, 
le bande del grafene determinano essenzialmente alla conduzione elettronica, mentre il contributo della 1T 
nel sistema 1T-MoS2/G non è sicuramente trascurabile. L’analisi della struttura elettronica rivela che 
entrambe le interfacce sono caratterizzate da contatti di tipo p, con evidente trasferimento di carica dalla 
superficie di grafene a quella di MoS2. La superficie di MoS2 presenta quindi una densità elettronica maggiore 
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per effetto della formazione dell’interfaccia con il grafene, facendo presupporre un ruolo attivo 
nell’interazione con gli ioni Na+. 
 

 
Figura 5. Analisi della struttura elettronica di 1T- e 3R-MoS2/Grafene: (da sinistra a destra) struttura a bande, PDOS 
e variazioni di densità di carica all’interfaccia (0.00027 a.u. valore di isodensità). Codice di colore: viola, atomi di Mo; 
giallo, atomi di S; grigio, atomi di C; verde/blu, accumulo/diminuzione di densità elettronica. 

 
Ciò è stato verificato nello studio dell’intercalazione e della migrazione di Na+ all’interfaccia 2D 
sopradescritta. Le energie di intercalazione, calcolate secondo l’Equazione 7, sono state determinate per 
diversi siti identificati nello spazio interstrato tra MoS2 e grafene. 
 

∆𝐸𝑖𝑛𝑡 = 𝐸𝑁𝑎@ℎ𝑜𝑠𝑡 − 𝐸ℎ𝑜𝑠𝑡 −
1

2
𝐸𝑁𝑎              (eq. 7) 

𝐸𝑁𝑎@ℎ𝑜𝑠𝑡 e 𝐸ℎ𝑜𝑠𝑡 sono, rispettivamente, le energie totali del sistema con Na intercalato nell’eterostruttura e 
l’eterostruttura singola, mentre 𝐸𝑁𝑎 è l’energia totale del Na metallico (bcc) calcolato con lo stesso livello di 
teoria. Dai dati riportati in Tabella 6, si può notare come tutte le energie di intercalazione siano negative, a 
prescindere dal tipo di sito considerato e dalla fase. Tuttavia, il sistema 1T-MoS2/G mostra interazioni più 
forti con Na, in accordo con l’evidenza sperimentale per cui la stabilità della fase 1T aumenta in presenza di 
ioni alcalini intercalanti.49 

 
Tabella 6. Energie di intercalazione dello ione sodio nei diversi siti in esame sia in 1T-MoS2/G che 3R-MoS2/G, calcolate 
secondo l’Equazione 7, a livello di teoria PBE-D3BJ. I valori riportati sono espressi in eV. 

FASE TOP-HOLLOW HOLLOW-HOLLOW TOP-EDGE HOLLOW-EDGE 

1T-MoS2/G -1.222 -0.914 -1.105 -1.150 

3R-MoS2/G -0.162 -0.131 -0.089 -0.065 

 
Come descritto anche per l’anatasio, il processo di sodiazione all’anodo non può prescindere dalla 
migrazione. Abbiamo quindi utilizzato il metodo CI-NEB per determinare i percorsi di minima energia nel 
processo di migrazione del Na alle interfacce ibride 1T- e 3R-MoS2/G. In questo caso però la complessità 
strutturale delle interfacce determina la presenza di un numero elevato di siti di intercalazione e quindi di 
più percorsi di migrazione plausibili. Le barriere calcolate per ciascun percorso sono mostrate nel pannello b 
della Figura 6. 
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Figura 6 a) rappresentazione dei percorsi di minima energia ottenuti a livello di teoria PBE-D3BJ mediante CI-NEB per 
la migrazione di Na all’interfaccia 2D-MoS2/Grafene; b) grafico delle variazioni energetiche corrispondenti in funzione 
della coordinata del processo, i.e., la distanza Na-Na tra due punti contigui. Codice di colore: viola, atomi di Mo; giallo, 
atomi di S; grigio, atomi di C; rosso, atomi di Na. 

 
Dai grafici riportati in Figura 4, si può osservare come l’energetica di diffusione all’interfaccia 1T-MoS2/G sia 
molto più irregolare. Analisi strutturali più approfondite hanno evidenziato che la distanza e la coordinazione 
tra il Na e gli atomi di S vicini rappresentano l’origine delle barriere di migrazione. Come nel caso del TiO2, la 
diffusività del sodio dipende da fattori essenzialmente sterici. Tenendo conto però della maggiore stabilità e 
attività della fase 1T rispetto all’interazione col grafene e all’intercalazione dello ione sodio, un design 
razionale potrebbe prevedere l’introduzione di difetti (come, ad esempio, vacanze di zolfo) per migliorarne 
le proprietà di migrazione. I risultati soprariportati sono oggetto di un lavoro pubblicato nel 2021 sulla rivista 
scientifica internazionale The Journal of Physical Chemistry C.55 
 
 

3 Conclusioni 

 
L’indagine teorica condotta con metodi di calcolo basati su principi primi ha consentito studi 

approfonditi su alcuni aspetti determinanti nella ricerca di materiali performanti per batterie a ioni sodio. La 
descrizione atomistica dei meccanismi di ossidazione dell’ossigeno durante la desodiazione di P2-
NaxNi0.25Mn0.68O2 ha permesso di chiarire quali sono i fattori che promuovono tale processo redox ma che 
possono però portare al rilascio di O2. Il design razionale di catodi ad alta energia non deve quindi prescindere 
dalla modulazione della struttura chimica del materiale catodico, promuovendo la presenza di legami 
metallo-ossigeno meno labili rispetto a quello Ni-O. D’altra parte, sui due materiali anodici selezionati come 
casi-studio, il TiO2 anatasio e l’eterostruttura MoS2/Grafene, è stato evidenziato come fattori puramente 
strutturali, e quindi intrinseci del materiale, hanno un effetto diretto sulle proprietà di intercalazione e 
migrazione dello ione sodio. L’approccio computazionale ha quindi consentito di individuare dei semplici 
descrittori che possono rivelarsi utili nel design e nella predizione delle prestazioni di sistemi chimicamente 
simili. In conclusione, lo sviluppo di materiali efficienti per batterie a ioni sodio è intimamente connesso alla 
comprensione dei processi che avvengono all’interfaccia elettrodo/elettrolita. La complessità di tali 
meccanismi può essere risolta mediante indagini atomistiche accurate su modelli strutturali che siano 
adeguati a rappresentare elettrodi nanostrutturati, quali slab di superficie ed interfacce.  
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5 Abbreviazioni ed acronimi 
 

LIB  Li Ion Battery  
NIB  Na Ion Battery  
DFT  Density Functional Theory  
PBE  Perdew-Burke-Ernzerhof 
GGA Generalized Gradient Approximation  
SIE  Self Interaction Error  
VASP  Vienna Ab-initio Simulation Package  
PAW  Projector-Augmented Wave  
PBC Periodic Boundary Conditions  
MEP Minimum Energy Path  
CI-NEB Climbing Image-Nudge Elastic Band  
SQS  Special Quasi-random structure  
ATAT Alloy-Theoretic Automated Toolkit  
PDOS Projected Density of states 


