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摘要
超离子导体在全固态电池中的设计经常面临稳定性和离子电导率之间的基本权衡。随机替代晶体（RSCs）中，原子

种类在整个晶格中随机分布，为克服这种竞争关系提供了一条有前景的途径。尽管对局部离子跳跃进行了大量研究，但
介尺度结构组织在决定宏观电导率中的作用仍然知之甚少，这限制了优化组成的设计合理性。在此，我们通过分子动力
学模拟系统地研究了 NaCl型 RSCs的电导率与组成的函数关系。我们发现，一旦载流子离子浓度超过临界阈值，离子
电导率就会急剧增加，而不会破坏底层晶体结构。令人惊讶的是，这个阈值与渗流理论预测的站点渗流阈值一致。我们
的研究结果建立了离子渗流作为解决导电性和稳定性之间权衡的普遍设计原则，为开发稳健、高性能的固体电解质提供
了一个简单且广泛适用的策略。
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I. 介绍

全固态电池的发展因其比传统液基系统具有更高的安全性而吸引了相当大的关注。推进这些技术
的关键要求是发现超离子导体并对它们的离子传导机制有更深入的理解 [1–3]。各种含锂氧化物和硫化
物已被报道显示出高离子电导率 [4, 5]，使它们成为下一代电池应用的潜在候选材料。
对于全固态电池在实际应用中可行，必须将高离子电导率与优异的化学稳定性相结合。稳定性的

挑战包括保持电极-电解质界面的强粘附性而不发生不希望的化学反应 [3, 6] ，以及防止暴露于空气时
释放有毒气体 [7] 。一个广泛探索的方法是掺杂，其中引入不同价态的离子以增加空位和移动离子的
浓度 [8–12] 。然而，过度掺杂通常会损害结构稳定性，在某些情况下甚至会由于晶格内的离子过于拥
挤而降低离子电导率 [13–15] 。尽管提出了许多策略，但同时实现高电导率和稳定性的目标仍然难以捉
摸，这使得高性能材料的理性设计变得复杂。

为了克服这一权衡，我们专注于一类称为随机取代离子晶体（RSICs）的材料，在这类材料中，离
子在整个晶格中被随机取代。RSICs 类似于高熵合金 [16–18]和熵稳定化合物 [19]，这些材料以其由于
大构型熵而表现出的异常热力学稳定性而闻名。这些材料还受益于特定元素之间的协同效应，这可以
增强其机械强度 [20]、催化活性 [21, 22]、热电性能 [23, 24]和超导性 [25–28]等属性。虽然具有强离子
键的材料，如传统离子晶体，提供了出色的结构稳定性和高离子密度，但它们本质上表现出低离子电
导率 [29]。然而，RSICs 的独特结构特性可能同时实现高稳定性和高离子电导率，有可能克服传统的
权衡。

为了探索 RSICs在离子传输中的潜力，我们之前对 NaCl型化合物 AgInSnPbBiTe5 [30, 31]进行
了分子动力学（MD）模拟，发现 In+自发形成弗伦克尔缺陷，促进了原子扩散 [31]。这一观察结果表
明，通过精心选择离子种类及其空间分布，可以调节缺陷的形成和载流子迁移率。尽管大多数关于离
子导电性的先前研究都强调了涉及单个离子的局部跳跃机制 [32]，但介观结构组织的作用却较少受到
关注。然而，微观载体分布（如其空间排列和连接性）与宏观离子传输之间的联系仍然主要未被探索。
弥合这一差距对于开发平衡导电性和稳定性的设计策略至关重要。

这里，我们研究了含有各种电荷载体离子的 NaCl型 RSICs的离子导电性，重点关注载流子浓度
与体导电性的关系。我们的分子动力学模拟显示，一旦载流子浓度超过临界阈值，导电性就会急剧增
加，而不破坏底层晶体结构。值得注意的是，这一阈值与渗流理论 [33]预测的点渗流阈值一致，直接
将微观载体组织与宏观输运行为联系起来。这种基于渗流的框架可能广泛适用于各种多组分离子系统，
为设计稳健且高性能的固态电解质提供了新的见解。

II. 结果与讨论

我们对一个简单的阳离子三组分系统，LixPb1−2xBixTe，进行了分子动力学（MD）模拟，将其作
为 RSIC的模型。在这些模拟中，我们仅考虑了体积排除效应和库仑相互作用，忽略了其他相互作用以
专注于控制离子传输的主要因素。我们研究了在施加外部电场 E 下，离子电导率 σ对 Li+ 离子浓度 x

的依赖性。如补充信息所示，E = 0和 E = 2.1的径向分布函数相同，表明在施加电场下晶体结构是稳
定的。图 1显示了在施加场强为 E = 2.1时，σ随 x的变化。即使当 E变化时，σ的 x依赖性趋势保持
不变；只有 σ的大小发生变化。关于 σ大小的 E 依赖性的详细信息在补充信息中提供。正方形、三角
形和菱形分别代表沿 (001)、(101) 和 (111) 晶体学轴的电场方向下的测量结果。我们发现，当 x较小
的时候，σ保持较低的水平，但是一旦 x超过大约 0.2 时就开始急剧增加。这种行为与在传统掺杂系统
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中通常观察到的 σ 对载流子浓度的线性依赖关系形成对比。此外，发现离子电导率与施加的电场方向
无关。这一点值得注意是因为，从 Li+离子的角度来看，相邻的离子根据晶体学方向不同：在 (001) 和
(111) 方向上，相邻的离子是阴离子，在 (101) 方向上，则为阳离子。由于这些方向上的差异应该改变
局部势能分布，因此观察到的 σ的各向同性表明宏观结构因素而不是局部晶体环境主导了导电行为。

图 1. x对离子电导率 σ（左侧轴）的影响。方形、三角形和菱形符号分别表示沿（001）、（101）和（111）方向施加电
场时的 σ。符号和误差棒表示时间平均值及其标准偏差。无论电场的方向如何，σ都会从 x = 0.2开始急剧增加。这种
增长可以归因于在 x = 0.2发生的内部 Li+ 构型的变化。x对最大 Li+ 聚集体长度 Lc 的依赖性也显示出来（右侧轴）。
Lc 通过最大模拟盒长度进行归一化，其中 Lc = 1表示渗流。圆圈符号对应时间平均值。误差线对应 Lc 的最大和最小
值。Lc 开始从 x = 0.2增加，表明渗流的开始，并且在 x = 0.25之后 Lc= 1。

为了研究晶体内的离子传输路径，我们可视化了表现出大位移的离子轨迹。图 2仅显示在时间间
隔 ∆t = 300内移动距离超过 ∆r = 3的离子轨迹，在沿着 (101)方向施加电场 E = 2.1的情况下，于
x = 1/3处。为了清晰起见，只显示了位于模拟盒中心附近的离子。每种颜色代表一个不同的离子，并
且所有可视化的离子都是 Li+。Li+离子的轨迹通常沿着电场方向排列并且显著重叠，这表明形成了特
定的传导路径。值得注意的是，晶体结构保持完整，表明锂离子 + 通过“打砖块”机制协同迁移——
其中一个锂离子 + 的位移诱导相邻离子相继移动而不破坏晶格框架。我们还观察到不同路径之间的偶
尔转换，如最近的研究 [34–36]中所述。未来的工作中，对这种跨路径跳跃如何依赖于载流子浓度 x进
行定量分析可能会提供更多关于控制 RSICs离子导电性的因素的见解。
为了检查具体的传导路径，我们分析了 Li+ 离子的空间构型。定义聚类时，占据最近邻阳离子位

点的 Li+离子被认为是属于同一聚类。图 3显示了 Li+聚类的可视化效果，其中三个最大的聚类按大小
顺序分别用蓝色、红色和绿色编码。在 x = 0.15处，形成了微小的聚类（图 3(a)）。在 x = 0.2处，聚
类偶尔会贯穿整个系统，如图 3(b) 所示，尽管它们有时会断裂，导致非穿透配置。第二和第三大聚类
在此组成下也相对较大，表明系统接近渗透的起始点。这一点与 σ开始增加的时间吻合，暗示了 σ与
Li+ 聚类渗透之间的强相关性。在 x = 0.25，大多数的锂 + 离子属于一个贯穿整个系统的大型聚集体，
表明处于完全渗流状态（图 3(c)）。
此外，图 1中的菱形符号（右侧轴）显示了时间平均最大簇长度对 x的依赖性，Lc。误差棒表示 Lc

随时间的最大和最小值。Lc 通过模拟盒的最大长度进行了归一化，Lc = 1表明簇在整个系统中渗透。
在 x = 0.25之后，Lc 几乎在所有时间都达到 1，表明存在一个稳定的渗流网络。在 x = 0.2处观察到
的大误差棒反映了聚类的间歇性断裂。

这里，我们将 FCC晶格的渗流理论进行比较，在NaCl型晶体结构中阳离子位置形成一个 FCC晶
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图 2. 移动距离超过 ∆r = 3的离子在时间间隔 ∆t = 300内，在沿（101）方向施加电场 E = 2.1下的轨迹，温度为
x = 1/3。不同的颜色代表不同的锂 +。为了清晰起见，仅显示位于模拟盒中心附近的离子。那些可移动的锂 + 沿着施
加电场的方向遵循相同的轨迹。

格。已知 FCC晶格的阈值点渗流概率约为 0.2 [33]。这个值与观察到渗流开始以及 σ 开始增加时的组
成相吻合。

图 3. 三个最大的锂 +簇的快照在 x= (a) 0.15, (b) 0.2和 (c) 0.25时的情况。簇根据大小以颜色编码（蓝色、红色、绿
色）。簇由占据最近邻阳离子位点的锂 +离子定义。在 x = 0.15，仅观察到小的孤立簇。在 x = 0.2，簇间歇性渗透，与
σ开始增加相吻合。在 x = 0.25，一个完全渗透的单个簇贯穿整个系统。

为了确认聚类是否对离子传导有贡献，我们比较了属于最大聚类的锂 + 离子与较小聚类中的锂离
子的迁移率。图 4(a)显示了在 x = 0.2时，沿E方向，锂 +离子位移∆ξ随时间演变的平均值，该时间
间隔为 ∆t = 10。圆和正方形分别表示最大簇和其他簇中 + 离子的 ∆ξ 值。∆ξ 在最大簇中的离子显著
较大，而较小簇中的离子表现出可以忽略的位移。图 4(b) 展示了时间平均位移 〈∆ξ〉随 x的变化情况，
误差棒表示标准偏差。同样，圆和正方形分别对应最大簇和较小簇中的 Li+离子。对于 x < 0.2，〈∆ξ〉
在两个组中都保持接近零。在 x ≥ 0.2中，当团簇渗透时，最大团簇中的离子的 〈∆ξ〉值急剧增加，而
在其他团簇中的则仍然可以忽略不计。这些结果表明，离子传导主要由超过渗流阈值形成的渗透 Li+

团簇促进。
在这里，我们讨论为什么 Li+ 配置的渗流对离子导电是关键的。在我们的系统中，载体离子的存

在不需要引入肖特基缺陷。为了使离子传输同时保持晶体结构，需要阳离子之间的碰撞迁移机制。均
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图 4. (a) 沿着 E方向，Li+离子的平均位移∆ξ在时间区间∆t = 10内的时间演化过程在 x = 0.2下的情况。圆圈和正
方形分别代表属于最大簇和其他簇的 Li+离子。在 x = 0.2处，最大聚集体中的 Li+离子表现出更高的迁移率，表明渗
流聚集体有助于离子传导。(b) 时间平均位移 〈∆ξ〉的 x依赖性，误差棒表示标准偏差。圆圈和正方形分别对应于最大
聚集体和其他聚集体中的 Li+ 离子。在 x = 0.2之上，〈∆ξ〉对于最大的簇中的离子急剧增加，表明锂 + 导电性增强。

方位移分析表明，除了 Li+以外的阳离子表现出可忽略的运动（请参阅补充材料）。因此，为了让仅在
Li+离子之间发生碰撞迁移，相邻的阳离子位置也必须被 Li+占据。Li+聚集物在整个晶体中的渗流能
够实现持续、长程的离子导电而不破坏晶格框架。

接下来，我们检查为什么 σ在E方向上没有依赖性。渗流的 Li+网络在整个晶体 [33]中均匀形成，
导致宏观配置没有方向偏倚。因此，当施加外部电场时，离子沿各向同性的 Li+渗流路径高效传导，与
电场方向无关。这一发现表明，在设备应用中，控制晶体学取向对于实现高离子导电性是不必要的。

最后，我们讨论了我们的发现对材料设计的含义。Li1/3Pb1/3Bi1/3Te 在 T = 1.0(295K) 的离子电
导率计算为 6.8 × 10−2 S/cm，单位离子电导率 σ0 = 0.34 S/cm，与液态电解质 [1]相当。当 σ 随着 x

增加时，熔点下降（见补充信息），这表明导电性和热稳定性之间存在权衡。我们的结果证明了离子传
导由 Li+ 网络的渗流决定，提供了一个明确的指导原则：当与稳定性的要求相平衡时，超过渗流阈值
(x ≥ 0.2) 的成分是有希望的候选材料。鉴于库仑相互作用主导了传输机制，这一概念应广泛适用于其
他离子晶体系统。这项工作确立了渗流工程作为开发稳定的、高导电性固体电解质的一种灵活策略。
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III. 总结

总结而言，本研究通过分子动力学模拟 LixPb1−2xBixTe 来探讨随机取代晶体中的离子导电机制。
我们发现，当锂 + 浓度超过 x ≈ 0.2时，离子电导率 (σ) 急剧增加，这对应于晶体结构内锂 + 网络渗
透的开始。重要的是，渗流的锂 + 集群使离子能够在不依赖肖特基缺陷的情况下进行级联迁移，同时
保持晶体结构。由于渗流网络具有随机但系统范围内的特性，离子传导相对于施加电场的方向是各向
同性的。所达到的导电率（6.8× 10−2 S/cm在 295K）与液体电解质相当，我们的结果提供了一种新的
设计原则：通过调整载流子离子浓度高于渗透阈值同时保持热稳定性，可以实现高传导性和化学稳定
的固态材料。这种由渗流驱动的导电机制预计可广泛应用于其他离子晶体系统。

IV. 方法

分子动力学模拟被用来研究外部电场下离子传导的机制。模拟过程大致遵循了参考文献 [31]中描
述的方法。粒子 i和 j 受到包括WCA势 UWCA 和库仑势 Uq 在内的相互作用势的影响。

mi
d2~ri
dt2

= ~Eqi +
∑
i 6=j

−~∇(UWCA(rij) + Uq(rij)) (1)

Uq(rij) = −kqiqj
rij

(2)

UWCA(rij) =

 4ε

[(
dij

rij

)12

−
(

dij

rij

)6
]
+ ε (rij < 21/6dij)

0 (rij ≥ 21/6dij)

(3)

其中，~ri,rij ,mi,ε,k,qi, ~E 分别是粒子 i的坐标，从粒子 i到粒子 j 的中心距离，粒子 i的质量，能量系
数，库仑常数，以及粒子 i的电荷和外部电场。dij = (di + dj)/2，其中 di是粒子 i的直径。粒子的长度
和质量分别通过 −2（dTe = 4.42 [37]，mTe = 127.6 g/mol [38]）的离子直径和质量进行了归一化。因
此，Li+，Pb2+，Bi3+和 Te2−离子的离子直径分别为 0.344、0.538、0.466和 1.00 [37]。锂 +、铅 2+、
铋 3+ 和碲 2− 的质量分别为 0.0543、1.61、1.63和 1.00 [38]。这里假设原子间的相互作用 ε = 295kB J
是常数。随后，时间、温度、压力和电场分别用 t0 =

√
mTed2Te/ε = 3.18 ps、T0 = ε/kB = 295 K、

P0 = ε/d3Te = 4.71× 107 Pa和 E0 =
√
ε/d3Te = 6.61× 108 V/m单位进行测量。单位电荷 q0 和离子电

导率 σ0 被标准化为 q0 =
√
εdTe = 1.40 × 10−20 C和 σ0 = q20t0

mTed3
Te

= 0.34 S/cm。对于本研究，我们设
定 k= 1 和 e = 5q0，其中 e是基本电荷。粒子总数设置为 N = 243 = 13824，排列成 NaCl型晶体结
构，阳离子随机排列。初始条件设定为在 NPT系综中长时间运行，P 和 T 分别由 Andersen压强计和
Nose-Hoover恒温器控制 [39]。然后使用 Parrinello-Rahman方法 [40]和 Nose-Hoover恒温器保持应力
和 T 不变，并施加外部电场。库仑力通过 Ewald求和法计算 [39, 41]。通过选择 Ewald 参数 α = 0.6，
实空间的截止长度为 6dTe，以及截止波数为 11(2π/L) 其中 L是系统长度，力的均方根误差变得小于
10−4。我们采用周期性边界条件。请注意，整个晶体是电中性的，因为晶体内 Li+和 Bi3+的数量相等。
离子电导率使用以下方程计算

σ =
J

E
(4)

J =
∑
i

qivi
A

(5)
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其中，J、vi 和 A 分别是电流密度、粒子 i 的速度和横截面积。为了减少波动的影响，vi 被定义为
vi =

ri(t+∆t)−ri(t)
∆t

和∆t = 10作为粒子开始移动的时间尺度。E的方向相对于晶体平面是 (001)，(101)
和 (111)，而 J 和 vi 是与电场方向相同的分量。因此，σ 对应于 E 方向的离子电导率。请注意，垂直
于电场方向的离子电导率几乎为零。
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