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摘  要：锂离子电池固态化在大幅提高安全性的同时可兼具高能量和高功率密度，在电动车、国防等领域具有重大的应用前

景。在实现全固态锂电池的 3 种固态电解质体系中，硫化物固态电解质由于具有最高的离子电导率、较好的机械延展性以及

与电极良好的界面接触等优点，成为最具潜力的技术方向。然而其空气稳定性和电化学稳定性较差，尤其是后者直接限制了

其在高能量密度全固态锂电池中的应用。通过从实验及理论计算两方面总结归纳了迄今为止关于硫化物固态电解质电化学稳

定性的研究进展，并对现有提升硫化物固态电解质电化学稳定性的实验思路和理论结果进行了总结。 
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Abstract: Solid-state lithium batteries have attracted recent attention due to their potentially improved safety, higher energy and 

power density. Among all solid-state electrolytes studied, sulfide becomes the most promising system due to its maximum ionic 

conductivity, excellent mechanical ductility and good interfacial contact with electrodes. However, the poor air and electrochemical 

stability restrict its application in high-energy density all-solid-state lithium batteries. In this review, recent research progress on the 

electrochemical stability of sulfide solid-state electrolyte is summarized based on the perspective of experiments and theoretical 

calculation. Some methods and theories for improving the electrochemical stability of sulfide solid-state electrolyte are also 

represented as future guidelines for the benign development. 
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新能源汽车是当前我国优先发展的支柱性产

业，是国家科技和产业发展的重要方向，担负着

保障国家能源安全、降低环境污染和汽车行业快

速发展等多重责任。我国制定的《节能与新能源

汽车产业规划(2011—2020)》中指出，纯电动汽车、

混合动力汽车是未来发展的重要方向，动力电池

为其中的关键技术。工业和信息化部会同发展改

革委、科技部、财政部等有关部门于 2017 年 2 月

20 日联合印发了《促进汽车动力电池产业发展行

动方案》，明确提出到 2020 年，新型锂离子动力

电池单体比能量超过 300 W·h/kg，系统比能量力

争达到 260 W·h/kg、成本降至 1 元/W·h 以下；到

2025 年，新体系动力电池技术取得突破性进展，

单体比能量达 500 W·h/kg。 
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然而，目前商用锂离子电池能量密度已达瓶

颈，且液态有机电解质存在易泄露、易腐蚀、易

燃烧等安全隐患。全固态锂电池相对于液态锂离

子电池来说具有显著的优点[1–3]：1) 相对于液态有

机电解质来说，固态电解质不燃、不泄露、不挥

发，一方面从根本上保证电池的安全性，另一方

面可以避免由于长期循环液态电解质干涸导致的

电池寿命短的问题；2) 液态电解质在高温(45 ℃以

上)会发生分解，而固态电解质可以在较宽的温度

范围内保持稳定，因此全固态电池即使在高温下

也可以保持良好的工作状态；3) 采用固态电解质

可以有效地阻挡锂枝晶的生长，一方面保证电池

的安全性，另一方面使用金属锂作负极成为可能，

大幅提升电池的能量密度；4) 全固态电池体系中，

省去了液体电解质和隔膜，简化电池的制造步骤，

减少了非活性成分，还可以将固态电解质制备成

超薄薄膜，从而提升电池的能量密度；5) 全固态

电池由于没有流动的电解液，可以先串联后包装，

减少非活性材料(电池包装)的含量，提升电池包的

总体能量密度。 

目前实现全固态电池主要有 3 条技术路线，即

聚合物、氧化物、硫化物固态电解质。聚合物对锂

稳定性良好，接触性突出，加工工艺成熟[4]，对生

产设备与技术改造要求小，是近期实现固态电池量

产的有效途径，但热稳定较差、电化学窗口窄、离

子电导率低。氧化物稳定性良好，能与商用氧化物

正极材料兼容，但离子电导率相对较低，电化学性

能差，界面接触差[5]，常用于固液混合体系。而硫

化物合成温度低，机械延展性优良，界面接触良

好[6]，且离子电导率最高，已超过商用电解液的水

平 (如 Li3.25Ge0.25P0.75S4
[7]，Li10GeP2S12(LGPS)[8]和

Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3(LSiPSCl)[9]的室温锂离子电

导率分别达到了 2.2、12.0 和 25.0 m·S/cm)。近年来，

硫化物固态电解质成为全固态电池领域的研究焦点

之一，学术界对硫化物固态电解质的基础科学问题

展开了大量研究，工业界也纷纷开始了硫化物固态

电解质及其全固态电池产业化的布局。日本新能源

产业技术综合开发机构(NEDO)已于 2018 年 6 月联

合包括丰田在内的 38 家公司和研究机构，投资 100

亿日元用于硫化物全固态电池的研发和量产，充分

说明其发展的必要性和前沿性。 

然而，硫化物固态电解质仍存在着电化学稳定

性差、空气稳定性差等缺点。电化学稳定性差直接

限制了其在高能量密度(高工作电压正极、锂金属负

极)动力电池中的应用，因此，吸引了国内外专家针

对这一问题开展广泛研究。本文总结归纳了现有这

一领域的主要实验研究和理论计算结果，并以此为

基础，进一步梳理出目前已被提出的提高硫化物固

态电解质(尤其是LGPS型晶体结构材料)电化学稳定

性的实验方法，并辅之以机理解释，为最终开发出

高电压稳定并与锂金属负极兼容的硫化物固态电解

质材料打下良好的基础。 

1  电化学稳定性实验研究进展 

1.1  玻璃相 

Lau 等 [7,10–11]认为玻璃相硫化物固态电解质

中，材料体相中没有晶体传输通道，离子传导路

径各向同性。另外，由于材料体相中没有晶粒和

晶界，有效地消除了晶界电阻，通常使得玻璃相

硫化物固态电解质比相同组分的晶态电解质的离

子电导率高 1~2 个数量级。因此，玻璃相硫化物

固态电解质成为了最早受到关注的的锂离子导体

材料之一。玻璃相硫化物固态电解质组成均包含

Li2S，此外还包含 P2S5、GeS2、SiS2 或 B2S3 等中

的一种或多种，将前驱体材料按照一定比例混合

后，再经过热处理得到玻璃相固态电解质[10]。已

报道的专门研究硫化物固态电解质电化学稳定性

的文章较少。早期研究结果中，对于其电化学稳

定性的研究也仅限于用循环伏安法(CV)测试其电

压稳定窗口。例如：Yamada 等[12]于 2015 年测试

了玻璃相 Li3PS4 电解质的电压稳定窗口，对

Li/Li3PS4/SUS(不锈钢)电池在–0.5~1.0 V 电压区间

以 10 mV/s 速率循环扫描，结果如图 1 所示。作

者认为，不锈钢工作电极上锂沉积/剥离稳定性较

好：在第 1 个循环中，由于固体电解质界面(SEI)

膜的形成，锂沉积的过电位略大于后一个循环，

经过 3 个循环后锂沉积/剥离过程实现良好的可逆

循环。然而该研究中锂沉积/剥离峰值电流远大于

材料分解电流，且–0.5~1.0 V 的电压测试范围过

小，因此无法判断该材料的电压稳定区间。 

除硫化物前驱体外，有些玻璃相硫化物电解质

材料中会添加锂的卤化物(例如 LiI 或 LiCl)或者正

含氧盐(Ortho-salt)(例如 Li4SiO4 或 Li3PO4)，其目的

是提高材料中锂离子浓度，从而提高离子电导率。

Wada等[13]于1983年研究了0.28B2S3–0.33Li2S–0.39LiI

玻璃相硫化物电解质的电压稳定窗口，其电压稳定

上限为 4.5 V(采用 CV 测试，电流密度为 5 µA/cm2

时的电压值)。但是，Lau 等[10, 14]认为由于卤化物易
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分解，导致卤化物的加入会降低电解质的电化学稳

定性。 Kennedy 等 [15] 的研究结果表明，采用

SiS2–Li2S–LiI 电解质组装的金属锂对称电池，其阻

抗随着静置时间迅速增大，表明其对金属锂稳定性

较差，在该体系中加入少量 Al2S3、B2S3 或者 P2S5

后，可以提高电解质对金属锂的稳定性，其中加入

P2S5的作用最为显著。Takada等[16]对Li3PO4–Li2S–SiS2

和 LiI–Li2S–P2S5 的电化学稳定性研究表明，

LiI–Li2S–P2S5 对 石 墨 的 电 化 学 稳 定 性 较

Li3PO4–Li2S–SiS2 好(SiS2 在低电位易被还原)，然而

当与高电压正极(LiCoO2)接触时，界面处 I–容易被

氧化。相比 LiI–Li2S–P2S5 来说，Li3PO4–Li2S–SiS2

的氧化稳定性较好，因此，作者在设计全固态电池

时，结合氧化稳定性好的 Li3PO4–Li2S–SiS2 和还原

稳定性好的 LiI–Li2S–P2S5组成双层电解质，并且正、

负极分别采用 Li3PO4–Li2S–SiS2 和 LiI–Li2S–P2S5 作

为导锂添加剂。 

 

The black, red, blue, and pink curves refer to the 1st, 3rd, 5th, and 10th cycle, 

respectively; Working electrode is SUS316 and counter and reference 

electrode are lithium. 

图 1  在 25 ℃下 Li3PS4固态电解质的室温 CV 循环曲线[12]。 
Fig. 1  Cyclic voltammetry of the Li3PS4 solid electrolyte at 

25 ℃[12] 

在提高玻璃相硫化物固态电解质电化学稳定性

方面，采用正含氧盐(Ortho-salt)(例如 Li4SiO4 或

Li3PO4)的改性方法得到了广泛研究。相比于卤化

物，硅酸锂或磷酸锂的加入，既可以保留硫化物玻

璃相高离子电导率的优点，也可以提升其玻璃态稳

定性[17] ，并且不会降低电化学稳定性[18–19]。例如，

Kondo 等[18]在 0.5Li2S–0.5SiS2 中加入 3% (摩尔分

数)Li3PO4，测得硫化物玻璃相固态电解质仍可以在

–1~4 V(vs. Li/Li+)之间保持稳定。Takada 等[19]测得

0.01Li3PO4–0.63Li2S–0.36SiS2 玻璃相电解质具有

0~10 V 宽电压窗口。然而，玻璃相中 SiS2 或 GeS2

的存在，会导致其还原稳定性较差，因为 SiS2 和

GeS2 在低电位下容易被还原[16]。 

1.2  玻璃陶瓷相 

玻璃陶瓷相硫化物固态电解质与玻璃相的前

驱体组成一样，只是热处理过程有所不同，一般将

玻璃态母相通过热处理使其部分结晶，得到玻璃–

陶瓷相[20–21]。由于在玻璃中沉淀了硫化物微晶超离

子导电相而表现出较高的离子导电性，这些超离子

导电相之间通过非晶态连接而形成不同区域间的

传导通路，相比晶态电解质来说，消除了晶界电阻。

这使得相同组成的硫化物电解质，玻璃–陶瓷相比

相应的玻璃相和晶相的电导率要高[10, 22]。因此，近

年来，玻璃–陶瓷相硫化物固态电解质受到了研究

人员的关注。在电化学稳定性方面，仅限于组装

Li|电解质 |惰性阻塞电极电池，采用循环伏安法

(CV)测试其电压窗口，所测得的玻璃–陶瓷相硫化

物固态电解质的电压窗口较宽，Trevey 等[23]测得

的 77.5%Li2S–22.5%P2S5 (摩尔分数)玻璃–陶瓷电

解质氧化电位高于 5 V，CV 曲线显示在–0.5~5.0 V

电压区间除 0 V 附近 Li 沉积(Li++e–→Li)和 Li 剥

离(Li→Li+ + e–)对应的还原和氧化电流之外，没有

电解质分解的电流峰出现(图2a)，可见 77.5%Li2S– 

22.5%P2S5 玻璃–陶瓷电解质电化学稳定性良好。

Liu 等[24]将 Li2S–P2S5 体系中的部分 P2S5 用 Ge0.35 

Ga0.05Se0.60 替代，得到的玻璃–陶瓷固态电解质，

采用同样的方法测得其电压稳定窗口可达到 6.5 V 

(图 2b)。 

在测试固态电解质电化学稳定性时，为了避免

0 V附近Li沉积/剥离产生的大电流以及高电位处氧

化电流的影响，Shin 等[25]采用分段扫描的方式，并

避开 0 V 电压，分别进行负向 CV(0.05~2.00 V)测试

和正向 CV(1.5~4.0 V)测试(图 3)。作者对玻璃相

Li3PS4(LPS)电解质和晶相 Li10GeP2S12(LGPS)的电

化学稳定性进行了测试，负向扫描时(图 3a)，LGPS

在 1.00 V 左右开始出现还原电流，在 0.40 V 左右电

流达到 10 µA/cm2，到 0.05 V 时达到了 205 µA/cm2，

而 LPS 在该过程始终没有出现分解电流；正向扫描

时(图 3b)，LPS 和 LGPS 均在 3 V 附近开始出现不

可逆的氧化过程，但氧化电流(几百纳安每平方厘米)

远小于 LGPS 在负向电压区间的还原电流。表明玻

璃陶瓷相 Li3PS4 具有优异的还原稳定性和良好的氧

化稳定性。 
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(a) 77.5Li2S–22.5P2S5

[23]                                    (b) 0.5Li2Se0.5P2S5–0.5Ge0.35Ga0.05Se0.60
[24] 

图 2  电压稳定窗口 
Fig. 2  Stability windows 

     
(a) In the negative potential range: 0–2 V                                   (b) In the positive potential range: 1.5–4.0 V 

图 3  Ti/Li3PS4/Li-In 和 Ti/ Li10GeP2S12/Li-In 电池的前 2 周 CV 曲线[25] 
Fig. 3  First two cyclic voltammetry (CV) cycles of Ti/Li3PS4/Li-In and Ti/Li10GeP2S12/Li-In cells[25] 

1.3  晶相 

实验上已经合成并报道的晶相硫化物固态电解

质按结构分类可以分为硫代锂离子超离子导体

(Thio-LISICON) 、 LGPS 系 列 、 硫 银 锗 矿 型

(Argyrodite-type)以及层状结构[10]。其中层状结构是

一种新型结构的硫化物固态电解质材料，包含

Li0.6[Li0.2Sn0.8S2]
[26]和 Li3x[LixSn1–xS2]

[27]。目前研究

主要针对其晶体结构、离子电导率和物理化学稳

定性 [26–27]，对于电化学稳定性的研究尚未报道。

Thio-LISICON 为较早研究的一类硫化物超快离子

导体材料，由 LISICON 结构材料 Li12+2xZn1–x(GeO4)4

衍生而来，其结构为-Li3PS4 结构。根据材料阳离

子价态及锂空位数量的不同，Thio-LISICON 的离子

电导率也不同，但明显比 LISICON 要高。LGPS 是

首个室温离子电导率超过电解液水平的固态电解

质，达到 10–2 S/cm。自 2011 年报道以来已成为固

态电解质材料的研究热点。这是由于 LGPS 具有三

维骨架结构，为锂离子提供了快速传输的通道。并

且计算结果表明，锂离子在共面四面体之间扩散的

活化能最低，LGPS 和 β-Li3PS4 结构都具有体心立

方晶格结构，共面四面体占据整个晶胞，因此具有

体心立方晶格结构的材料往往具有较高的离子电导

率。Thio-LISICON 和-Li3PS4 结构为面心立方或密

排六方结构，相对于体心立方晶型的锂离子导体来

说，电导率较低。因此近年来研究重点偏向于 LGPS

结构材料。Argyrodite-type 锂离子导体材料属于非

体心立方结构的一种超离子导体，包括 Li7PS6、

Li6PS5X(X=Cl, Br, I)和 Li7Ge3PS12，也是近年来研究

较多的一类硫化物锂离子导体材料。本节内容将主

要分类介绍 Thio-LISICON、LGPS 系列和硫银锗矿

型晶态硫化物固态电解质电化学稳定性方面的研究

进展。 
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1.3.1  Thio-LISICON    Kanno 等[7]于 2001 年将

Thio-LISICON 的通式表述为 Li4–xM1–xM'xS4(M=Si、

Ge、或 Zr，M'=P、Al、Zn 或 Ga)，并且该团队报

道了 Li3.25Ge0.25P0.75S4 固态电解质材料(室温离子电

导率 2.2×10–3 S/cm)，Li/Li3.25Ge0.25P0.75S4/Au 电池的

CV 测试结果表明，在–0.5~5.0 V 电压范围内，除了

Li 沉积(Li++e–→Li)/剥离(Li→Li++e–)对应的还原/氧

化电流之外，没有电解质分解的电流峰出现。因此

作者认为，Li3.25Ge0.25P0.75S4 具有良好的电化学稳定

性，并且指出，Thio-LISICON结构的Li3.25Ge0.25P0.75S4

硫化物固态电解质材料是首例既具有高离子电导率

又具有良好的电化学稳定性的晶态硫化物固态电解

质材料。Muruyama[28–29]在 2004 年报道的 Thio- 

LISICON材料Li3+5xP1–xS4具有类似的电化学稳定性，

即稳定电压上限可达到 5 V。类似地，Li3.4Si0.4P0.6S4

电解质材料的电压稳定窗口上限也可达到 5 V。 

1.3.2  Li10GeP2S12(LGPS) 系列     Li10GeP2S12 

(LGPS)是第 1 个室温锂离子电导率超过液态电解

质离子电导率水平的固态电解质材料(室温离子电

导率达到 12 mS/cm)[8]。该材料晶体结构如图 4a~图

4c 所示，属于四方晶系(空间群 P42/nmc (137))，由

(Ge0.5P0.5)S4 四面体和 LiS6 八面体组成结构框架，

(Ge0.5P0.5)S4 四面体和 LiS6 八面体共边，沿 c 轴形

成一维链，一维链与链之间通过 [PS4]四面体与

[LiS6]八面体共顶角连接起来(图 4b)。一维离子传

输通道由 LiS4 四面体的 16h 和 8f 位点形成，它们

共边连接成一维四面体链，链与链之间通过 LiS4

四面体共顶角连接(图 4c)。中子衍射分析表明，锂

在 16h 和 8f 位置的热振动具有高度的各向异性(图

4c)。各向异性热位移表明锂从 16h 和 8f 位置分别

向 2 个 16h 位置之间和 16h 与 8f 位置之间的间隙

位置移动。这清楚地表明沿 c 轴存在一维传导通

路。16h 和 8f 均为部分占位(分别为 0.69 (5)和 0.643 

(5))，且表明锂离子沿传导通路的占位分布均匀，

这正是超离子导体的特征。通过对 Li/LGPS/Au 电

池在–0.5~5.0 V (或者＞5.0 V)电压范围内循环扫

描，扫描速率为 0.1 mV/s，结果表明，该系列材料

除在 0 V 附近有 Li 沉积/剥离的电流峰以外，没有

明显的电解质分解电流(图 4d)，表明其在 0~5.0 V

电压区间电化学稳定性良好。 

       

(a) Framework        (b) Framework        (c) Conduction pathways                                (d) Li/Li10GeP2S12/Au 

structure and lithium  structure of Li10GeP2S12             of lithium ions 

ions that participate in  

ionic conduction 

图 4  Li10GeP2S12(LGPS)的晶体结构和 CV 曲线[8] 
Fig. 4  Crystal structure of Li10GeP2S12 (LGPS) and current–voltage curve[8] 

该材料自 2011 年问世后，引起了国内外学者的

广泛关注，由此也衍生出了一系列具有 LGPS 晶体

结构的硫化物固态电解质材料[9, 30–42]。对 LGPS 改

性研究有阳离子替代和阴离子替代 2 种方式。阳离

子替代有部分Ge4+和 P5+互替代、Ge4+位可采用 Si4+、

Sn4+和 Al3+掺杂/替代[31–32,34,40–41,43]。Kanno 团队后续

在 LGPS 阳离子掺杂/替代方面做了大量的工作：

Hori 等[31]于 2014 年报道了 Li10+δM1+δP2–δS12(M=Si、

Sn，0.20<δ<0.43 和–0.25<δ<–0.01)材料的合成方法、

结构解析和电导率性质。随后在 2015 年报道了包含

Li10GeP2S12 的 Li4GeS4–Li3PS4 准二元体系的结构相

图[33]。与此同时，Kwon 等[34]对 Li10+δGe1+δP2–δS12 

(0≤δ≤0.35)的合成、结构以及超离子导电机制进行

了详细报道，当 δ=0.35 时，离子导电率最高(室温
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达到 14.2 mS/cm)，Arrhenius 电导率曲线的斜率   

在 193~373 K 的温度范围内逐渐变化，活化能从  

26 kJ/mol (T＜373 K)降低到 7 kJ/mol (T＞573 K)，这

是典型的高离子导电固体材料。接着在 2017 年报道

了 Li10+δ[SnySi1−y]1+δP2−δS12电解质材料。Kanno 团队

对该系列材料的电化学稳定性测试均采用与 LGPS

相同的方法，即对 Li/固态电解质(SSE)/Au 电池在

–0.5~5.0 V(或者＞5.0 V)电压范围内进行循环伏安

测试，实验结果表明，阳离子替代的 LGPS 系列材

料除在 0 V 附近有 Li 沉积/剥离的电流峰以外，没有

明显的电解质分解电流(图 5a 和图 5b)。因此作者认

为，该系列材料均具有良好的电压稳定性[8, 31, 37]。

Yang 等[35]也采用同样的方法分别对 Se–Sn 双离子

掺杂的 LGPS 型固态电解质进行了电压稳定窗口测

试，得到了类似的结果：0~8 V 内无明显的分解电

流峰(图 5c)。报道类似结果的还有 Zhuo 等[40]，对

Al 替代的 LGPS 型电解质材料 Li11AlP2S12 的电化学

稳定性进行测试，结果表明该材料在–0.5~5.0 V 范

围内循环，除 0 V 附近的 Li 沉积/剥离电流峰以外，

无明显的电解质分解电流峰(图 5d)。 

     

(a) Li3.45Si0.45P0.55S4 (=Li10.35Si1.35P1.65S12) and Li3.27Si0.27P0.73S4(=Li9.81Si0.81P2.19S12)
[31]                 (b) Li10.35[Sn0.27Si1.08]P1.65S12

[41] 

     

(c) 5Li2S–P2S5–0.6GeS2–0.4SnSe2(=Li10Ge0.6Sn0.4P2S11.2Se0.8)
[35]                                   (d) Li11AlP2S12

[40] 

图 5  阳离子替代的不同 LGPS 型电解质的 CV 曲线 
Fig. 5  CV curves of different cation-substituted LGPS-type electrolytes 

相对阳离子替代来说，阴离子替代对 LGPS 结

构的晶体硫化物固态电解质锂离子传导影响更大，

锂离子电导率对阴离子的依赖也更大：半径较大的

阴离子可以使锂离子传输通道更宽，极性较大的阴

离子有助于锂离子从阴离子亚晶格中解离出来[10]。

2016 年，Kanno 等对 LGPS 进行了 O 离子替代，分

别得到 Li3+5xP1−xS4−zOz (x=0.03~0.08, z=0.4~0.8)[38]和

Li10GeP2S12-xOx
[37]，循环伏安法测试结果表明，这 2

种材料分别在–0.5~5.0 V(图 6a)和–0.5~10.0 V(图 6b)

电压范围内稳定。Hori 等[36]还对 LGPS 型材料 LSiPS

进行了 O 替代，得到 Li9.42Si1.02P2.1S9.96O2.04(LSiPSO)材

料，作者将 LSiPSO 与 Li9.81Sn0.81P2.19S12(LSnPS)、

Li10.35Sn1.35P1.65S12(LSiPS)、Li10GeP2S12(LGPS)进行

电化学性能对比，4 种电解质材料在 5.0 V(vs. Li+/Li) 
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电压内没有明显的分解电流出现，并且在 3.0~5.0 V

电压区间循环 5 周后，曲线几乎无变化(图 7a)，作

者认为这是由于电解质与正极之间形成了“表面钝

化”层[44–45]。LSiPSO 在 0 V 附近出现阴极和阳极电

流峰，一部分来源于 Li 沉积/剥离，一部分来源于

电解质的分解反应。阴极电流也可归因于电解质的

还原分解或电解质与金属锂的界面反应，而阳极电

流则是其可逆反应。在 LSiPSO 中，低于 1.5 V 电压

处出现了阴极电流的峰，表明 LSiPSO 在电解质/电

极的界面反应始于该电压下。另一方面，LSiPSO 阳

极/阴极电流的峰值面积比(代表界面反应和Li沉积/

剥离的可逆性)远高于其他 LGPS 型电解质。此外，

在 5 个周期内，LSiPSO 的首周和第 5 周 CV 曲线高

度重合，而其他 3 种材料循环 5 周后 0 V 附近的电

流变化很大(图 7a)，因此作者认为，LSiPSO 与金属

锂的界面反应高度可逆，而其他 3 种材料的界面反

应不可逆，这也是其全固态电池性能优于其他 3 种 

 

(a) Li3.35P0.93S3.5O0.5(=Li10.05P2.79S10.5O1.5)
[38] 

 

(b) Li10GeP2S12–xOx(x=0.3, 0.6)[37] 

图 6  阴离子替代的不同 LGPS 型电解质的 CV 曲线 
Fig. 6  CV curves of different anion-substituted LGPS-type 

electrolyte 

材料(图 7b)的原因[36]。同年，Kato 等[9]报道了室温

锂离子电导率高达 25 mS/cm的LGPS型硫化物固态

电解质材料 Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3(LSiPSCl)，该工

作中同时报道了对金属锂非常稳定的Li9.6P3S12电解

质材料。作者分别采用 Li9.6P3S12、LGPS 和 LSiPSCl 

3 种电解质组装了 LiCoO2/SE/Li 全固态电池，电池 

 

 

(a) Current–voltage curves 

 

(b) Charge–discharge curves of LiCoO2/SE/Li all-solid-state batteries 

图 7  Li9.42Si1.02P2.1S9.96O2.04 和 LSnPS、LSiPS、LGPS 电化

学性能对比[36] 
Fig. 7  Comparison of electrochemical performance of LSnPS, 

LSiPS, LGPS and Li9.42Si1.02P2.1S9.96O2.04
[36] 
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首周 Coulomb 效率(充放电电压区间 0~5 V)分别为

90%、61%和 39% (图 8a)，表明 LSiPSCl 与金属锂

的界面(电)化学反应剧烈，但是当分别采用石墨和

Li4Ti5O12 作为负极时，全固态电池表现出极其优异

的循环稳定性和倍率性能(图 8b~图 8g)，因此作者

认为 LSiPSCl 具有非常好的电化学稳定性。 

 

(a) Electrochemical stability                          (b) Discharge curves        (c) Charge–discharge profiles at a rate of 0.1 C at 25 ℃   

     

(d) Charge–discharge curves of the normal-type cell                       (e) Charge–discharge curves of the large-current-type cell 

    

(f) Cycling characteristics of the normal-type cell                            (g) Cycling characteristics of the large-current-type cell 

图 8  Li9.6P3S12、LGPS 和 Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3 (LSiPSCl)的电化学稳定性和全固态电池性能[9] 
Fig. 8  Electrochemical stability of Li9.6P3S12, LGPS and Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3 (LSiPSCl) and the performance of all-solid-state 

batteries[9] 

以上测试方法和结果均显示在–0.5~5.0 V(甚至

更高)的电压区间，硫化物固态电解质电化学稳定性

良好。然而这些测试都包含了 0 V 附近的 Li 沉积/

剥离峰，其电流相对于固态电解质分解电流来说太
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大，导致后者在–0.5~5.0 V 的循环伏安测试曲线中

很难被辨别[46–47]。因此，上述测试结果并不足以真

正说明硫化物固态电解质具有高电化学稳定性，业

内其他专家学者对此提出了质疑并针对 LGPS 型硫

化物固态电解质电化学稳定性开展了相关研究。为

了避免 0 V 附近较强的 Li 沉积/剥离电流峰，Shin

等[25]在 0.05~2.00 V 和 1.50~4.00 V 电压范围内采用

双向扫描测试，LGPS 在 1.00 V(vs. Li/Li+)附近便开

始出现还原电流(图 2a)，在–0.05 V 时，还原电流达

到 205 µA/cm2，正向扫描时，在 3.00 V 附近有微弱

的氧化电流(图 2b)；非原位 X 射线衍射(XRD)结果

显示，LGPS-C 电极在放电到 0.60 V 时，LGPS 典型

的峰强比已经开始出现明显的变化，可见 LGPS 的

还原稳定性较差。 

Han[47]首先通过分段(2.5~0 V 和 2.5~4.0 V)循环

伏安法对传统的半阻塞电极Li/LGPS/Pt进行双向扫

描。虽然 LGPS 电解质和 Pt 电极之间有限的界面接

触导致测得的反应电流非常微弱，但图 9a 和图 9b

仍然清楚地显示了 LGPS 的氧化还原分解电流。为

了更好地反映 LGPS 固态电解质材料本身的热力学

性能，作者在 LGPS 电解质中混入大量的导电剂

(LGPS 与 C 的质量比为 75:25)，制备成复合电极，

使 LGPS 与导电剂 C 充分接触，避免动力学势垒阻

碍 LGPS 分解反应的发生。这一设计能显著增加电

荷转移反应的活性面积，促进电子传输，反映 LGPS

本身的电化学稳定性。Li/LGPS/LGPS-C/Pt 在分段

(0~2.0 V 和 1.0~3.5 V，扫描速率为 0.05 mV/s)循环

伏安测试中的测试结果(图 10a 和图 10b)[44]表明，其

首个氧化反应分解峰始于 2.1 V(位于 2.7 V)。而与之

相对应的还原峰位于 1.6 V(图 10a)。为了排除潜在的

碳与 LGPS 发生化学反应的干扰，作者又将碳换成了

惰性金属Pt组成Li/LGPS/LGPS-Pt/Pt电池在 0~2.0 V

和 1.0~3.5 V 之间循环测试，得到了类似的结果(图 9c

和图 9d)，证实 LGPS 的电化学稳定窗口很窄[44,47]。 

     

(a) 0–2.5 V, Li/LGPS/Pt                                               (b) 2.5–4.0 V, Li/LGPS/Pt   

     

(c) 0–2.0 V, Li/LGPS/LGPS–Pt/Pt                                      (d) 1.0–3.5 V, Li/LGPS/LGPS–Pt/Pt 

图 9  在 0.1 mV/s 扫描速率下的 Li/LGPS/Pt 电池的电压扫描曲线和 Li/LGPS/LGPS–Pt/Pt 电池的 CV 曲线[47] 
Fig. 9  Potential sweep of the Li/LGPS/Pt semi-blocking electrode and cyclic voltammetry of Li/LGPS/LGPS–Pt/Pt semi-blocking 

electrode at a scan rate of 0.1 mV/s[47] 
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(a) Cyclic voltammograms within 1.0–3.5 V 

 

(b) Cyclic voltammograms within 0–2 V 

 
(c) Impedance profiles of the Au/LGPS/Au cell 

图 10  Li/LGPS/LGPS-C/Pt 电池的 CV 曲线和 Au/LGPS/Au
电池在循环前以及首次充电到 2.7 V 的阻抗谱[44] 

Fig. 10  Cyclic voltammograms of Li/LGPS/LGPS-C/Pt cell 
and impedance profiles of the Au/LGPS/Au cell at its 
initial state and after it was charged to 2.7 V[44] 

同时，Han 等[44]还将 LGPS 作为正负极材料构

成全固态电池，发现 LGPS 在 1.0~3.5 V 和 0~2.0 V

电压区间内分别具有 151 和 205 mA·h/g 的可逆比容

量，可以实现可逆脱嵌锂循环。由于 LGPS 的电化

学氧化还原分解和脱嵌锂在本质上是同一个过程[47]，

因此该工作[44]从侧面反映出 LGPS 电化学不稳定。

此外，作者还分析了稳定窗口以外的 LGPS 分解反

应，在 Au/LGPS/Au 体系中，对比分析了新制备的

Au/LGPS/Au 的电化学阻抗谱(EIS)和充电至 2.7 V

时(0~2.7 V，扫描速率为 0.005 mV/s，频率范围为

0.1 Hz 到 1 MHz)的 EIS，EIS 由一个典型的电解质

Nyquist曲线变为典型的电池阻抗谱的形状(图10c)，

这说明即使在采用Au作为阻塞电极的Au/LGPS/Au

体系中，LGPS 电解质与导电的金接触时，会作为

电极发生氧化、还原反应，形成微型 LGPS 电池[44]。

这一结果侧面印证了 LGPS 硫化物固态电解质的电

压稳定性非常差。 

1.3.3  硫银锗矿型(Argyrodite-type)    硫银锗矿

型硫化物电解质材料是将矿物材料硫银锗矿

Ag8GeS6 单胞中的 1 个硫原子用卤素原子 X 取代，

S 和 X 原子在不同的晶体位置上有序排列。Ag 原

子位置用 Li 替代，Ge 位可用 P 替代，得到 Li6PS5X 

(X=Cl, Br, I)，由 Deiseroth 等[48]于 2008 年首次报

道，具有面心立方相结构(空间群 F 4 3m)。该类型

固态电解质用于全固态锂电池时，一般采用 Li–In

合金负极[49–53]。Yu 等[51]认为，由于基于 Li6PS5Cl

的全固态电池在 2.2 V vs Li/Li+便发生电化学反

应，因此金属锂不适合作为该类电解质的负极。

采用球磨法制备的 Li6PS5X 的电压稳定窗口如图

11a 所示，–0.5~7.0 V 电压区间的 CV 测试结果表

明，除 0 V 附近的锂沉积/剥离电流以外，无明显

分解电流[54]。不同合成方法会影响该材料的电化

学稳定性，采用液相法合成的 Li6PS5Br 的电压窗

口如图 11b 所示，在 0~2 V 之间有材料的分解反

应电流峰出现[52]。 

2  电化学稳定性理论研究 

在 LGPS 电解质首次被合成并报道[8]后不久，

Mo 等[55]开展了对该材料的电化学稳定性方面的

相关理论计算。第一性原理计算结果表明 [55]，

LGPS 对金属锂在低电压下的还原性或者高电压

下的分解均不稳定，其带隙为 3.6 eV，因此作者

认为实验上所测得的电化学稳定性窗口(＞5 V)较

宽是由于电解质在界面处发生的分解产物 Li2S 或

P2S5 在表面形成一层钝化层，从而阻止电解质发

生进一步分解。 
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(a) Li–In/Li6PS5Br/stainless steel cell[54] 

 

(b) Li–In/Li6PS5Br/stainless steel cell[52] 

BM: ball milling. 

图 11  Li6PS5X(X=Cl, Br, I)的 CV 曲线 
Fig. 11  Cyclic voltammetry curve of Li6PS5X(X=Cl, Br, I) 

2013 年，Ong 等[43]对 Li10±1MP2X12 (M= Ge、

Si、Sn、Al 或 P、X=O、S 或 Se)(LMPX)家族材料

的电化学稳定性进行了系统地研究报道。作者采

用 2 种方法来评估 LMPX 材料的电化学稳定性：

1)对惰性电极的固有电化学稳定性，作者计算了

所有 LMPX 化合物的态密度，X=O、S 或 Se 的

LGPX 的态密度如图 12 所示，其带隙呈现

LGPO>LGPS> LGPSe 的趋势，表明 LGPX 化合物

的固有电化学稳定性为 LGPO>LGPS>LGPSe；2)

对电极的化学稳定性：LGPX 化合物在正负极的

分解反应产物如表 1，表明所有 Li10MP2X12(M= 

Ge、Si、Sn、Al 或 P，X=O、S 或 Se)型化合物从

热力学计算的角度分析都不稳定，具有极小的电

压稳定区间。并且 LMPO 在高电位下会分解产生

O2，由此作者提出，在选择全固态电池体系中电

解质时，不能单以电解质材料的固有电化学稳定

性作为评估标准。 

 

(a) X=O 

 

(b) X=S 

 
(c) X=Se 

图 12  采用HSE屏蔽杂化泛函计算Li10GeP2X12的态密度[43] 
Fig. 12  Calculated density of states for Li10GeP2X12 for X=O, 

S and Se using the HSE screened hybrid functional[43] 

Han 等[47]从理论计算的角度预测 LGPS 的电压

稳定区间仅为 1.71~2.14 V (vs. Li/Li+),在该电压范围

之外会发生氧化还原分解反应(图 13)。LGPS 还原

分解反应始于 1.71 V，LGPS 被锂化生成 Li4GeS4、

P 和 Li2S；随着电位的进一步降低，出现多个热力
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学电压平台，对应 Li–P 和 Li–Ge 合金。并且预测

了LGPS在 0 V下的还原产物为Li2S、Li15Ge4、Li3P，

该结果与实验结果[44]一致：将 LGPS 作为电极活性

材料，金属锂作为负极的全固态电池进行放电至 0 V

时的 X 射线光电子能谱(XPS)测试结果表明，Ge  

3d 的 XPS 图谱中出现了 Li–Ge 合金的新峰，P 2p

的 XPS 图谱中出现了 Li3P 的峰。另一方面，LGPS

在 2.14 V 便发生氧化反应，产物为 Li3PS4、S 和

GeS2。Li3PS4 在 2.31 V 会被进一步氧化生成 S 和

P2S5。 

表 1  Li10MP2X12化合物在正极和负极的相平衡产物[43] 
Table 1  Phase equilibria for the Li10MP2X12 composition at cathode and anode[43] 

Cation(M) Anion(X) Equilibrium phases at cathode, μLi=
0
Li –5 eV Equilibrium phases at anode, μLi=

0
Li  

Ge O GeP2O7, O2 Li15Ge4, Li2O, Li3P 

Si O SiP2O7, O2 Li21Si5, Li2O, Li3P 

Sn O SnP2O7, O2 Li17Sn4, Li2O, Li3P 

Ge S GeS2,P2S5, S Li15Ge4, Li2S, Li3P 

Si S SiS2,P2S5, S Li21Si5, Li2S, Li3P 

Sn S SnPS3, P2S5, S Li17Sn4, Li2O, Li3P 

Al S AlPS4, P2S5, S Li2Al2, Li2S, Li3P 

P S P2S5, S Li2S, Li3P 

Ge Se Ge4Se9, PSe, Se Li15Ge4, Li2Se, Li3P 

Si Se SiSe2, PSe, Se Li21Si5, Li2Se, Li3P 

Sn Se SnPSe3, PSe, Se Li17Sn4, Li2Se, Li3P 

 

 

图 13  LGPS的电位图以及相应的相平衡产物的第一性原理

计算结果[47] 
Fig. 13  First principles calculation results of the voltage 

profile and phase equilibria of LGPS solid 
electrolyte upon lithiation and delithiation[47] 

此外，Zhu 等[56–57]采用第一性原理计算了锂离

子固态电解质材料的电化学稳定性。计算结果表明，

普通固体电解质材料的电化学窗口均比较窄，硫化

物固态电解质的电压窗口更窄(图 14a)，氧化分解电

压约在 2.0~2.5 V 之间，还原分解电压约为 1.7 V。

作者认为[56]实验上观测到的较优异的电化学稳定

性并不是材料本身固有的热力学性能，而是源于动

力学原因：材料分解反应迟滞的动力学因素导致过

电位较高，使得实验上观测到的电化学窗口较宽。

电解质分解产物在电解质和电极的界面处形成一层

钝化层，类似于液体电池体系中的固态电解质膜

(SEI)，防止固态电解质发生进一步的分解反应。表

2[56]列出了不同锂离子固体电解质材料的电化学稳

定窗口以及在各自还原和氧化电位下的相平衡产

物。例如 Li3PS4 和 Li7P2S8I 的还原分解产物包含 Li

的二元化合物 Li2S 和 LiI，这些产物在较高的 Li 化

学势 μLi 下也很稳定(图 14a)，该稳定电位低于电解

质本身的还原电位(图 14b)。作者阐明了“界面钝化

层”作用机制[56]：在平衡态，由于电极和电解质界

面处的电压降会使得界面处 Li+离子和其他电荷载

体(例如电子 e–)重新分布，快速移动的 Li+离子的电

化学势 μ̃Li+(包含静电势能)在穿过界面处保持不变。

然而，如果界面钝化层分解相的电子电导非常差，

电子无法在该层内自由移动，电子的电化学势 μ̃e−
从负极到电解质时会显著降低。因此，Li 的化学势

(μLi=μL̃i++μẽ−)从负极穿过界面到电解质层后也会降

低。界面钝化层的存在使得 Li 的化学势 μLi 降低到

电解质本身的电化学稳定电压窗口以内，因此固态

电解质内没有足够的热力学驱动力使得体相进一步

发生分解，从而达到了提高电化学稳定性的目的。 
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The oxidation potential to fully delithiate the material is marked by the dashed line.          is potential referenced to Li metal. 

(a) Electrochemical window (solid color bar)                         (b) Change of Li chemical potentials μLi 

                                                   the electrochemical potential μ̃Li+, and μẽ− across the interface 

                                                           between the anode and the solid electrolyte 

图 14  固体电解质等材料的电化学窗口和 Li 化学势 μLi、Li 电化学势 μ̃Li+以及 μ̃e−在界面处的变化示意图[56] 
Fig. 14  Electrochemical window (solid color bar) of solid electrolyte and schematic diagram about the change of Li chemical 

potentials μLi, the electrochemical potential μ̃Li+, and μ̃e− across the interface between the anode and the solid electrolyte[56] 

表 2  固态电解质材料的电化学窗口以及在氧化、还原电位下的相平衡产物[56] 
Table 2  Electrochemical window and phase equilibria at the reduction and oxidation potentials of the solid electrolyte 

materials[56] 

Material Reduction potential/V Phase equilibria at the reduction potential Oxidation potential/V Phase equilibria at the oxidation potential

Li2S  Li2S (stable at 0 V) 2.01 S 

LGPS 1.71 P, Li4GeS4, Li2S 2.14 Li2PS4, GeS2, S 

Li3.25Ge0.25P0.75S4 1.71 P, Li4GeS4, Li2S 2.14 Li3PS4, GeS2, S 

Li3PS4 1.71 P, Li2S 2.31 S, P2S5 

LiGeS4 1.62 Li2S, Ge 2.14 GeS2, S 

Li7P3S11 2.28 Li3PS4, P2S9 2.31 S, P2S5 

Li6PS5Cl 1.71 P, Li2S, LiCl 2.01 Li3PS4, LiCl, S 

Li7P2S8I 1.71 P, Li2S, LiI 2.31 LiI, S, P2S5 

LiPON 0.68 Li3P, LiPN2, Li2O 2.63 P3N5, Li4P2O7, N2 

LLZO 0.05 Zr3O, La2O3, Li2O 2.91 Li2O2, La2O3, Li6Zr2O7 

LLTO 1.75 Li4Ti5O12, Li7/6Ti11/6O4, La2Ti2O7 3.71 O2, TiO2, La2Ti2O7 

LATP 2.17 P, LiTiPO5, AlPO4, Li3PO4 4.21 O2, LiTi2(PO4)3, Li4P2O7, AlPO4 

LAGP 2.70 Ge, GeO2, Li4P2O7, AIPO4 4.27 O2, Ge5O(PO4)6, Li4P2O7, AlPO4 

LISICON 1.44 Zn, Li4GeO4 3.39 Li2ZnGeO4, Li2GeO3, O2 

 

Richards 等[45]同样计算了不同锂离子固态电解

质材料的电化学稳定窗口(图 15)，其中，硫化物固态

电解质的电压稳定窗口最窄。作者认为，阳极稳定性

主要由相关二元体系的稳定窗口决定，或者在混合阴

离子材料中，由最不稳定的相关二元材料的稳定窗口

决定，如 Li6PS5Cl 的阳极稳定性主要由 Li2S 的稳定

性决定。这是由于电解质分解时，产物首先为

LinX(n=1，2，3，X=阴离子)二元材料以及由此产生

的相平衡产物，然后 LinX(n=1，2，3，X=阴离子)

二元材料进一步解离出 Li。根据这一过程，任何从

电解质中脱出Li的过程都必须克服LinX的形成能和

与其他二元材料混合的能量。因此，电解质的电化学

稳定窗口得以拓宽。多数情况下这一混合能量比较

小，电解质的还原电位与二元中间产物接近。具有强
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键结合的有多阴离子的电解质材料稳定电压窗口较

宽，因为 Li 的脱出需要克服多阴离子的解离。 

 

图 15  以阴离子分类的电解质材料的电化学稳定电压范围[45] 
Fig. 15  Electrochemical stability ranges of various electrolyte 

materials grouped by anion[45] 

3  电化学稳定性提升的研究策略 

如上所述，针对 LGPS 型硫化物固态电解质

电化学稳定性这一问题，存在不同的实验和理论

计算结果。然而近年来随着实验探测方法(主要是

循环伏安法)设计的不断改进以及理论计算结果

的大量补充，LGPS 型硫化物固态电解质的本征电

化学稳定性差这一事实已被广泛认可[10]，这直接

限制了其在高能量密度、高工作电压的全固态电

池体系中的应用。 

基于前述理论计算结果，Zhu 等[56]探究了使硫

化物固态电解质材料具有高电化学稳定性的方法和

原因，如图 16 所示，通过热力学计算证明，某些实

验探测到的较宽的电压窗口是动力学因素，而非材

料本身的热力学稳定性因素导致的。首先，分解反

应在动力学上迟钝缓慢，导致高过电位。如果在某

个电压下给予足够长的反应时间，其分解反应仍然

会自发进行。其次，分解反应产物电子绝缘且具有

较高的电化学稳定性。这些分解产物在固态电解质

材料表面形成表面钝化层，阻止了受保护的固态电

解质材料发生进一步的分解反应，其效果就像是在

全固态电池中形成了液态电池中常有的 SEI 层一

样。另外，该表面钝化层由于电子绝缘，减小了锂

化学势在电极材料与固态电解质之间的差距，相当

于人为地减小了固态电解质材料“感受到”的电压

窗口，从而在表面上拓宽了其稳定性。 

基于以上分析，在将来设计固态电解质材料时，

应考虑和注意以下几点： 

1) 分解产物中间层的形成对于固态电解质的

电化学稳定性起到了决定性的作用，在将来进行材

料设计时应充分考虑。固态电解质的还原分解主要

受控于阳离子的还原分解，如果分解形成了 Li–Ge

合金或钛酸锂这样导电的物质，就无法起到表面钝

化保护的作用。因此，作者认为如果固态电解质材

料里有 Ti、Ge、Si、Sn、Al 这样的阳离子或掺杂元

素，就会降低其“表象电化学稳定性”；相反的，若

含有 O、S、F、Cl、I 这样的阴离子或掺杂元素就

能在还原分解时形成与锂兼容且电子绝缘的表面钝

化层，这也是 LiPON[58]、Li3PS4
[59]、Li7P2S8I

[60]等能

与锂兼容而 LGPS[44]、LSiPS[9]不兼容的原因(如果分

解产物导电，就会导致固态电解质材料持续分解，

起不到钝化保护的作用)。实验上观测到 LGPS 电压

稳定上限可以达到 5 V，是由于表面形成了 Li2S 或

P2S5 钝化层，有效保护了 LGPS 发生进一步分解[55]。

因此，可以通过制备表面钝化层来提升硫化物固态

电解质的电化学稳定性[61]； 

2) 由于材料自发的分解反应不受控，更好的

解决办法是在固态电解质和电极材料的界面处添

加包覆材料。这层包覆材料不仅能起到表面钝化

保护的作用，而且能隔绝非锂元素(如 Co、S 等)

在界面处的互扩散，尽可能地减少固态电解质/电

极材料界面在电池循环过程中的恶化[62]。另外，

包覆材料厚度可控(小于 10 nm[63])，远远薄于自发

分解产物层的厚度(可厚达 100 nm[64])，降低界面

电阻。最后，该包覆层还能避免空间电荷层的产

生[65]。基于这些优点，找到合适的包覆材料是解

决硫化物固态电解质材料电化学稳定性低这一问

题的关键[56]。 
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图16  全固态锂离子电池中电化学窗口和Li化学势示意图[56] 
Fig. 16  Schematic diagram about the electrochemical window 

(bars) and the Li chemical potential profile (line) in 
the all-solid-state Li-ion battery[56] 

为了大规模排查和穷举与 LGPS 型硫化物固态

电解质以及正负极材料都兼容的包覆材料，Fitzhugh

等[66]设计了一种新的高通量计算方法，在 67 000 多

种材料中筛选出 1 000 多种适用于正极侧的 LSiPS

包覆材料和 2 000 多种适用于负极侧的 LSiPS 包覆

材料。这些材料满足以下 3 个方面的稳定性要求：

1) 材料本身在工作电压内电化学稳定，不会发生氧

化还原反应；2) 材料与 LSiPS 晶体硫化物固态电解

质化学稳定，即不会发生界面处的化学反应；3) 材

料与 LSiPS 晶体硫化物固态电解质电化学稳定，即

在不同锂化学势下，锂离子开放的系统中不发生电

化学反应。 

理论计算结果表明(如图17所示[66])，在负极侧，

含有 N、P、I 等阴离子的包覆材料具有最高的优选

比例(即此类化合物中能作为稳定的 LSiPS 包覆材

料的比例最高)；而在正极侧，含有 S、Se、I 等阴

离子的包覆材料具有最高的优选比例。总体来说，

可备选的负极侧包覆材料非常少(最高只有 4%左

右)，而可备选的正极侧包覆材料相对较多(最高可

达 35%左右)。 

  
(a) Anode range                                                       (b) Cathode range 

The bottom bar (red) represents the percentage of materials that are functionally stable and the top bar (blue) represents the percentage of materials that are 

potentially functionally stable depending on the reversibility of lithiation/delithiation. 

图 17  确定为功能性稳定的每类阴离子的总数(线)和百分比(条)[66] 
Fig. 17  Total number (line) and percentage (bar) of each anionic class determined to be functionally stable[66] 

Ong 等[43]也针对如何提高 LGPS 型硫化物固态

电解质的电化学稳定性进行了研究。理论计算结果

表明，O 替代 S 后获得的晶体材料具有更大的能

带隙，而能带隙直接决定了材料电化学窗口的上

限[67]。因此作者提出用 O 掺杂或替代 S 后可以提高

LGPS 型硫化物固态电解质的电化学稳定性，而阳

离子替代对电化学稳定性的影响相对较小[43]。 

然而，作者同时指出了该方法存在的缺点。例

如：O 替代 S 会大幅降低材料的离子电导率(约下降

2 个数量级)，而且在高电压氧化电位下，LGPO 的

分解产物会有 O2，这违背了发展高安全性全固态电

池的设计初衷，因此，不能单独从电解质材料本身

的电压窗口来判断电解质的可行性。 

最近，Wu 等[68]提出了与前人完全不同的思路

提升 LSiPSCl 晶体硫化物固态电解质的电化学稳定

性，该材料是目前所有已报导的固态电解质材料中

锂离子电导率最高的材料(25 mS/cm)，然而与 LGPS

一样，其电压稳定窗口只有 1.7~2.1 V，严重制约其

在全固态电池中的应用。Wu 等[68]通过控制材料合

成条件，制备了具有特殊核壳结构的 LSiPSCl 晶体

硫化物固态电解质，将其电化学稳定性窗口拓宽到

0.7~3.1 V 左右。并且该制备方法具有较宽的合成温
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度区间(450~500 ℃)，降低了制备该材料的总体难

度。不同的烧结温度影响及控制 LSiPSCl 晶体硫化

物固态电解质核壳结构中的元素组成及比例。扫描

透射电镜(STEM)和 X 射线能谱分析(EDX)结果表

明，在 450~470 ℃温度范围内制得的 LSiPSCl 具有

硅元素富集的壳结构(如 18b 所示，从 450 到 500 ℃， 

 
(a) STEM and EDS analysis of the core 

 

(b) STEM and EDS analysis of the shell  

 
(c) Summary diagram of voltage stability windows  

图 18  核–壳结构样品的 STEM 和 EDS 分析结果及核壳结

构 LSiPSCl 材料电压稳定窗口的总结图[68]  
Fig. 18  STEM and EDS analyses of the core–shell samples 

and summary diagram of voltage stability windows of 
the core–shell-structured LSiPSCl materials[68] 

随着烧结温度升高，壳中的硅含量逐渐降低)。循环

伏安测试表明(如图 18c 所示)，具有硅富集壳的

LSiPSCl 材料氧化分解反应电流强度比其他材料低

1~2 个数量级，因此其电化学半稳区间上限可以达

到 5 V(加导电剂碳，测循环伏安法获得，避免动力

学限制，体现其本征电化学稳定性)，成为目前电化

学稳定性最高的 LSiPSCl 硫化物固态电解质材料。 

通过理论计算可解释该特殊结构能够提高

LSiPSCl 电化学稳定性的原因。由于 LSiPSCl 在不

同电压下的分解反应是扩容反应，其分解会在核壳

结构内部制造应变能。只要分解反应释放的能量小

于此应变能，分解反应就会被抑制。因此离散Fourier

变换(DFT)计算分析表明，具有一定硬度的壳结构能

极大地提高 LSiPSCl 晶体核的电化学稳定性。而且

壳越坚硬，提高的效果就越好。如图 19 所示，无壳

时LSiPSCl晶核的电化学稳定窗口为约 1.7~2.1 V左

右。而壳完全坚硬时(压缩系数为零)LSiPSCl 晶核的

电化学稳定窗口被拓宽至约 0~4.0 V。考虑到分解产

物不会完全紧密堆积，实际 LSiPSCl 晶核分解后体

积膨胀会更大，因此有壳情况下材料的电化学稳定窗

口也会比理论计算值更宽。 

 
The zero limit of β-shell (left extreme of x-axis) corresponds to a perfectly 

rigid shell (isovolumetric decay); β-shell β-core (right extreme of x-axis) 

corresponds to no shell (isobaric decay). 

图 19  LSiPS、Li10Si1.5P1.5S11.5Cl0.5 (LSPSC)和 Li10Si1.5P1.5S12 
(LS+PS)的电化学稳定窗口随着壳的有效压缩系数而

变化的关系曲线[68] 
Fig. 19  Stability windows for LSiPS, Li10Si1.5P1.5S11.5Cl0.5 

(LSPSC), and Li10Si1.5P1.5S12 (LS+PS) as a function 
of shell effective compressibility[68] 

4  结语 

硫化物固态电解质已成为全固态锂电池最具发

展潜力的技术方向，然而其电化学稳定性差直接限
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制了其实际应用。分别从实验和理论计算 2 方面归纳

总结了现有关于硫化物固态电解质电化学稳定性的

研究进展，涵盖玻璃相、玻璃–陶瓷相、晶相硫化物

固态电解质。晶相硫化物固态电解质中的 LGPS 型结

构由于具有最高的离子电导率(室温下＞10–2 S/cm)

于近年来受到广泛研究，因此着重总结分析了该类

材料的电化学稳定性。此外，对目前硫化物固态   

电解质电化学稳定性提升的研究策略进行了总结与

分析。 

早期的电化学稳定性研究采用循环伏安法在宽

电压区间(–0.5~5.0 V)恒速率扫描，使得 0 V 附近较

强的 Li 沉积和剥离峰掩盖了电解质分解电流，影响

了对实验结果的判断。随着电化学稳定性测试方法

的改进，采用双向扫描规避 0 V 电压的方法，同时

加入导电添加剂克服电解质分解迟滞的动力学影

响，使所得结果更准确地反应电解质本身的氧化还

原反应程度，证明 LGPS 型固态电解质的电化学稳

定窗口非常窄(约 1.7~2.1 V)。硫化物固态电解质的

电化学稳定性很差，具有很窄的电压稳定区间。实

验上测得较宽的电压稳定窗口是由于电解质的分解

产物会在其表面形成一层钝化层，阻止电解质发生

进一步分解。 

鉴于学术界已经证实硫化物固态电解质电化学

稳定性差，研究人员致力于提升其电化学稳定性。

提出 2 点参考意见：1) 控制固态电解质元素掺杂及

组成使其分解产物电子绝缘，起到“表面钝化”从

而提升其电化学稳定性的作用；2) 由于固态电解质

自身的分解反应不受控，更好的解决办法是在固态

电解质和电极材料的界面处添加包覆材料。 

目前关于提高硫化物电解质电化学稳定性的研

究结果还不足以真正解决其在全固态锂电池中的应

用问题。基于总结的实验和理论成果，预期可以通

过以下方法提升硫化物固态电解质电化学稳定性：

1) 表面优化：材料制备条件优化(例如改善合成路

径、合成温度、时间、气氛等，控制表面相的形成)；

材料后处理(通过不同的后处理手段，对材料表面相

的成分、晶体结构进行控制；表面包覆(如采用物理

/化学沉积、化学包覆等手段在材料外表面包覆保护

层)；2) 体相优化：通过物理化学改性手段，在不

改变材料晶体结构的前提下，调整材料颗粒内部的

元素分布，或引入含杂质阳离子或者阴离子的前驱

物，调控材料的化学计量比。 

通过实验与理论配合优化，最终得到电化学稳

定性较好的硫化物固态电解质材料。经过优化的硫

化物固态电解质材料，未来有望应用在多种高能量

密度电池中，如液态锂硫电池体系，使其成为全固

态电池。在改善硫化物电化学稳定性方面，仍需要

在理论和实验方面的进一步探索，以促进其在高能

量密度全固态硫化物电池中的应用。 
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