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ABSTRACT: Silicon anodes and sulfide-based electrolytes 

(SEs) are considered to be one of the research foundations for 

all-solid-state batteries (ASSBs), but their electrochemical and 

interfacial stabilities are still unclear. Herein, first-principles 

calculations combined with experiments are carried out to 

study the structural change characteristics of the silicon anode 

in the lithiation-delithiation cycle, and then predictive models 

are established for energy and volume changes of solid-state 

lithium batteries with Li3PS4 (LPS) and Li10GeP2S12 (LGPS) 

electrolytes during lithiation process. Moreover, the energy and 

structural changes of LPS with lithiated degradation at lithium 

and silicon anode interfaces are analyzed and the generation 

and propagation laws of interfacial cavities are investigated. 

The calculation results demonstrate that crystalline silicon 

transforms to an amorphous form after battery cycling, with an 

energy increase of 0.48eV and a volume expansion of 21.9Å3 

per formula unit. The energy variation and the total cavity 

volume change of LPS with silicon anodes are only 30.1eV 

and 0.4%, respectively, which are smaller than those with 

lithium anodes of 46.5eV and 45.8%. The experimental results 

are consistent with the calculated predictions, suggesting that 

silicon anodes can effectively inhibit the spontaneous lithiated 

degradation of sulfide SSEs and suppress the formation of 

interfacial cavities. The experimental results indicate that the  
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study of lithiation at interfaces of electrolyte and anodes 

provides references for safety issues, such as short circuits and 

thermal runaway of batteries. 
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摘要：硅负极和硫基电解质是全固态电池研究基础之一，其

电化学与界面稳定问题尚不明晰。该文结合第一性原理计算

和实验研究，分析硅负极在锂化-去锂化循环中的结构变化

特征，建立硫代磷酸锂及硫代锗磷酸锂固态电解质耦合电池

负极的能量和体积变化预测模型，对比其与锂和硅两种负极

界面锂化衰退下的能量与结构变化，研究界面空腔的产生与

扩展规律。结果表明，硅晶体在循环后转化为无定形态，单

位化学式下能量增长 0.48eV、体积膨胀 21.9Å3。硫代磷酸

锂在硅负极锂化衰退下的能量下降和空腔体积变化为

30.1eV 和0.4%，小于锂负极下的 46.5eV 和 45.8%。实验

表征结果与计算预测一致，表明硅负极可以有效抑制硫基固

态电解质的自发锂化分解，阻止界面空腔产生。实验结果表

明，电解质与负极表面锂化研究可以为电池内短路与热失控

等安全问题提供参考。 

关键词：硅负极；硫基固态电解质；锂化衰退；界面空腔；

第一性原理计算 

0  引言 

随着清洁能源利用和双碳目标的推进，新型电

力系统和电动交通工具对储能电池性能和安全提

出更高要求[1-2]。全固态电池具有高能量密度、高循
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环稳定性和高安全性的优点，有助于解决有机电解

液易燃、易泄漏、低能量密度的问题，受到广泛关

注 。 其 中 ， 硅 负 极 具 有 较 高 的 理 论 容 量

(4

200


mAh/g，Li4.4Si)、较低的锂化电位(0.4


V vs. 

Li
+
/Li)，且自然资源丰富、环境友好，有望在全固

态电池中开展规模化应用[3]。硫基固态电解质具有

高锂离子电导率、高绝缘性、优异的力学和负极适

配性能，然而其极易发生锂化衰退、界面电阻上升、

锂枝晶生长及软短路等问题，严重影响电池的寿命

和安全[4-5]。 

目前，对硅负极和硫基固态电解质的研究主要

关注它们在电池循环中的电化学行为变化：硅负极

方面，已发现其循环体积变化大、首效低、容量衰

减快等问题。单质硅锂化近 400%的体积膨胀会导

致负极随充放电循环发生粉末化，新形成的界面会

与电解质反应进一步导致电池安全问题[6-7]。对于硫

基固态电解质，发现其锂化反应伴随着体积膨胀(

完全锂化可致使硫代磷酸锂 Li3PS4，LPS)体积增大

两倍)，体积循环变化进一步导致结构恶化，滋生裂  

纹[8]。此外，循环中 LPS 内会产生锂枝晶，造成界

面失稳和电解质失效[9]。 

近年来，学者们专注于硫基固态电解质分解产

物的电化学性质及其在锂化反应后负极界面的形貌

变化[10-11]，发现典型硫基固态电解质(硫代磷酸锂和

硫代锗磷酸锂 Li10GeP2S12，LGPS)在负极表面会分

解形成包含磷化锂、硫化锂和锗化锂的固态电解质

界面相(solid electrolyte interphase，SEI)钝化层[12-13]。

各分解产物的锂离子导电率较硫基固态电解质降低

约 10 个数量级(10
12

mS/cm)，且界面锂离子传输速

度急速下降，导致电池内阻随循环不断上升[14]。但

关于硫基固态电解质在硅负极界面的电化学稳定性

尚不明晰[15]，界面锂化和力学衰退过程中的硅元素

对 SEI 钝化层性能的影响需要进一步探究。基于第

一性原理计算可以分析分解产物热力学稳定性，通

过相图来预测锂化分解产物 (SiP2、SiP、Li5SiP3

等)
[15-16]，提供了一种认识上述问题的研究手段。 

为此，本文搭建硅负极在锂化-去锂化过程中的

结构模型，分析循环过程中硅负极结构、电压、能

量与体积的演化特征。开展硅负极和 LPS、LGPS

反应过程中能量和体积的耦合分析，认识 LPS 和

LGPS 在硅负极界面的电化学和力学衰退过程。构

建 Li/LPS 和 Li4.4Si/LPS 界面模型，计算 LPS 在锂、

硅两种负极界面锂化衰退引起的形貌演化，研究界

面空腔的产生与延展规律，分析硅负极对 LPS 自发

锂化分解和空腔产生的影响。最后，设计 Li-LPS

和 LiSi-LPS 对称电池，开展长循环测试实验与 LPS

内部结构表征，验证计算预测结构与性能演化的有

效性。 

1  第一性原理计算方法 

第一性原理计算使用基于密度泛函理论

(density functional theory ， DFT)
[17-18] 的 Vienna 

Ab-initio Simulation Package (VASP)软件。电子间的

交换关联泛函采用Perdew-Berke-Emzerhof (PBE)形

式 的 广 义 梯 度 近 似 (generalized-gradient 

approximation，GGA)，求解 Kohn-Sham 方程。对

于硫、硅、磷原子，3s 及 3p(锗原子为 3d、4s 及

4p)轨道上的电子被处理为价电子，并采用投影缀加

波(projection augmented wave，PAW)方式描述其余

核电子。对于锂原子，所有电子(1s
2
 2s

1
)均考虑为

价电子，以更好地描述锂离子的性质。电子平面波

截止能量设定为 450eV。硅化锂、锂化 LPS 以及锂

化 LGPS 的结构优化采用共轭梯度法，其布里渊区

选择以 Gamma 点为中心的 3×3×3网格进行采样。

优化过程中所有原子均可自由移动，直到总能量和

离子力收敛至 10
5

eV 和 10
2
eV/Å。同时使用第一

性原理分子动力学(ab initio molecular dynamics，

AIMD)计算结构演化[17]，布里渊区使用仅 Gamma

点的采样方式，通过 Nose-Hoover 恒温器对结构推

演时的体系温度进行调控。 

锂化-去锂化过程主要基于 AIMD 计算进行结

构推演，通过熔体淬火法计算得到硅化锂、锂化LPS

和锂化 LGPS 的结构[19]，锂化过程平衡结构计算流

程如下：首先，随机生成待插入锂原子的三维坐标，

并判断与体系内已有原子的距离(>1.7Å)，向硅、

LPS 或 LGPS 晶体中插入一定数量的锂原子；随后，

进行体积优化，再将体系以 0.5K/fs 升温至 2000K，

以步长为 1fs 恒温 5ps 使结构达到平衡；最后，以

0.5K/fs 的速度降温至 0K，再进行体积优化，逐步

重复以上步骤，得到锂化过程中所有硅化锂结构。

对于硅化锂去锂化结构，逐步随机去掉完全锂化的

硅化锂(Li4.4Si)中的锂原子，优化体积，并进行同样

的升温-恒温-降温过程，得到所有硅化锂的去锂化

结构。为保证所得结构的有效度，同一成分样品进

行 3 组平行结构计算。 

不同锂离子含量硅化锂的径向分布函数(radial 
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distribution function，RDF)g(r)是基于各个结构在常

温300K下恒温模拟 1000 步(步长为 1fs)，计算每

一步的 RDF 再求平均值所得。对特定原子的配位

数(coordination number，CN)，则基于其从 r0 至截

止距离的 RDF 峰面积积分获得。 

2  硅负极锂化-去锂化建模与分析 

首先，计算优化后不同锂离子含量的硅化锂

(LixSi)结构(其中 x 为硅化锂的锂化量，定义为锂与

硅原子的摩尔比)，得到锂化-去锂化过程中的硅负

极模型，计算和理解硅负极在充放电循环中的结构

与性能演化过程。如图 1 所示，起始的硅负极为金

刚石晶体结构，单个晶胞由 8 个硅原子组成，其中

Si—Si 键长为 2.34

Å，晶格常数为 5.47


Å。 

x = 0

+Li +Li

+Li

+Li +Li

+Li

-Li -Li

-Li

-Li

x = 1.0 x = 2.0

x = 4.4

x = 4.0

x = 4.0

-Li

x = 3.0

x = 5.0
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x = 0.0 x = 1.0 x = 2.0  

图 1  锂化-去锂化过程中硅化锂结构演化分析 

Fig. 1  Atomic structure evolution of  

LixSi during the lithiation and delithiation process 

锂化过程开始时，硅原子与插入晶格的锂原子

生成 Li—Si 键，硅网络逐渐被破坏，并在 x1.0 时

转变成不定形态。随着锂化量增加(x 为 2.04.0)，

硅网络逐渐分解为小分子硅，直到完全锂化(x4.4)

条件下形成单原子硅。过锂化(x5.0)条件下，锂化

硅整体结构改变不大，仅体积随更多锂原子的插入

有所增加。 

去锂化过程的硅化锂模型构建从完全锂化态

开始，逐步减少体系内部的锂原子数量。可以看出，

随着锂化量的减少，硅化锂结构呈现与锂化过程相

反的演化，即硅原子逐步形成小分子硅，并连接构

成硅网络。值得注意的是，最终完全去锂化的硅单

质结构并未恢复晶态，这表明随着电池充放电循环

的不断进行，硅负极会逐步不可逆地发生从晶态到

不定形态的结构转变。 

为了解构硅化锂内部原子结构演化，计算 300K

下硅原子和锂原子分别对硅原子的 RDF
[20]，分析其

随着锂化-去锂化演化的全过程，定量描述锂化硅中

硅网络、小分子硅以及单原子硅的相互转化与结构

规整程度。如图 2 所示，硅化锂中硅—硅距离随锂

化量的增大，从起始的 2.34Å 增大到了全锂化时的

2.45Å。去锂化过程中硅—硅距离逐步减小，在不定

形硅中达到了 2.39Å，比晶体硅稍大。同时，不定

形硅的第二个硅—硅峰相比于晶体硅逐渐向更大的

距离偏移，峰型也变得更为扁平，表明了硅原子规

整度下降，且整体向非晶态转变。相比而言，硅—

锂距离随锂化量变化改变不大，一直为 2.60Å左右。 

硅—硅
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图 2  锂化-去锂化过程硅化锂中 

硅—硅和硅—锂径向分布函数演化 

Fig. 2  Evolution of radial distribution function for  

Si-Si and Si-Li in LixSi during the lithiation and  

delithiation process 
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基于 RDF 积分计算原子的配位数，Si—Si 和

Si—Li 配位数计算的截止距离分别为 2.73、3.28

Å。

如图 3 所示，随着锂化-去锂化过程，Si—Si 配位数

从 4.0 减少至 0.5，再增加到 3.6，表明硅原子网络

结构发生锂化解体与去锂重构过程。新形成的不定

型硅配位数小于起始配位数，表明体系中硅原子排

布更为疏松，解释了循环后的体积增大现象。硅原

子周围锂原子的配位数随锂化过程从 5.7 增加到

11.0，说明硅化锂中 Li—Si 键不断生成，直到硅原

子几乎完全被锂原子环绕。之后，随着去锂化过程

中锂配位数再减少至 4.6，表明硅化锂去锂化后的

结构致密度略有降低。 

硅—锂

硅—硅

锂化量

0 1 2 3 4 4.4 01234

0
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12

配
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图 3  锂化-去锂化过程硅化锂中硅—硅和 

硅—锂配位数演化 

Fig. 3  Evolution of coordination number for Si—Si and  

Si—Li in LixSi during the lithiation and delithiation process 

基于在锂化-去锂化过程中优化后的硅化锂结

构，进一步分析其化学、电学、力学性能随锂化量

变化的演化。锂化衰退过程的化学反应生成能(Ef)

直观地反映了硅化锂的化学稳定性，依据式(1)计算

不同锂化量的硅化锂在单位化学式下的生成能，如

图 4 所示。 

 Li Si Li SixfE E xE E    (1) 

式中： Li Six
E 为硅化锂的总能量；x 为硅化锂的锂化 

量；ELi、ESi分别为晶体锂和晶体硅的能量。 

由图 4 可知，锂化反应形成大量 Li—Si 键释放

能量，硅化锂体系整体能量逐步下降。从 x3.0 开

始，Ef 下降趋势逐渐变缓，在 x4.4 时达到最小值

0.78eV，表明锂化反应逐渐趋缓直到饱和。在

x5.0 时，Ef 转而上升，表明过锂化过程仅单纯增

加体系中锂原子的数量，不能有效形成化学键释放

能量，并使生成能上升[21]。在去锂化过程中，整体 

不定形硅
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图 4  硅化锂生成能随锂化量的变化曲线 

Fig. 4  Variation in the formation energy of 

 LixSi as a function of lithiation amount  

能量随锂化量减少而上升。最终，不定型态硅的形

成使生成能从负转正，达到 0.48eV，预示着硅负极

随电池循环化学活性逐渐增加，体系稳定性下降。 

根据生成能对锂化量的变化率计算硅化锂的

电势(以 Li/Li
电对的平衡电位为参考电位)，其计算

公式为 

 [d ( )]/(d )x fU E x x   (2) 

式中 Ux表示锂化量为 x 下硅化锂的电势。 

如图 5 所示，初始的晶体硅电势约为 0.45V，

随着锂化过程的进行，硅化锂的电势逐渐下降，在

完全锂化状态下基本降为 0V。在去锂化过程中，

硅化锂的电势逐渐上升，最终在不定型硅状态下达

到 1.04V，与之前实验研究得到的锂化-去锂化电位

变化结果一致[22]。这说明虽然硅负极的体系能量比

纯锂负极更稳定，但会损失一定的负极电位，对电

池的输出电压和电池容量有负面影响。去锂化过程

中硅化锂电势上升，表明硅负极充放电平台会随着 
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图 5  硅化锂电压随锂化量的演化曲线 

Fig. 5  Variation in the voltage of 

LixSi as a function of lithiation amount  
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循环周数逐步升高，导致电池电位下降和容量进一

步衰减。 

硅负极在充放电过程的密度与总体积变化如

图 6 所示。由图 6 可知，硅化锂的密度随锂化量

的 上 升 而 逐 渐 下 降 ， 从 2.28g/cm
3 下 降 至

1.12g/cm
3。同时，硅负极在充电过程的体系总体

积随锂化率增长呈近似线性膨胀，从起始的

20.4Å
3 增长到完全锂化的 87.0Å

3，体积膨胀约为

426%，与 Mcbrayer 等的实验观测结果一致[23]。去

锂化过程中，硅化锂的密度随锂化量的减小，先

增加到 1.26g/cm
3，再减小至 1.10g/cm

3。此外，

锂化硅的总体积随着锂化量的减少而减小，完全

去锂化的不定形硅总体积约为 42.3Å
3，是初始晶

体硅体积的 207%。 
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图 6  硅化锂密度和总体积随锂化量的演化曲线 

Fig. 6  Variation in the density and total volume of 

 LixSi as a function of lithiation amount  

根据式(3)计算硅化锂的相对体积变化，分析锂

化反应前后的体积差。 

 Li Si Si Lid
x

V V V xV    (3) 

式中：dV 为硅化锂相较于初始晶体硅的体积变化；

VLixSi 为硅化锂的总体积；VLi、VSi分别为晶体锂和

晶体硅的体积。 

如图 7 所示，硅化锂的相对体积变化为负值，

且随锂化过程逐渐下降，在完全锂化时达到

21.5Å
3，表明相对体积在锂化反应后缩小。相反，

去锂化过程中硅化锂在 x1 时相对体积变化开始从

负转正；当完全去锂化时，相对于晶体硅，体积膨

胀达到 21.9Å
3，主要因为无定形硅的体积膨胀效

应。去锂化过程中的体积增加可以有效预防界面空

腔的产生，进而提升硅负极与电解质界面上的离子

电导率，有利于电池快速充放性能的实现。 
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图 7  硅化锂相对体积变化随锂化量的演化曲线 

Fig. 7  Variation in the relative volume of  

LixSi as a function of lithiation amount 

3  硫基固态电解质锂化衰退与性能分析 

本节计算了LPS和LGPS两种典型的硫基固态

电解质锂化分解的过程，构建了锂化 LPS(LixLPS)

和锂化 LGPS (LixLGPS)结构，并从原子层面分析了

其形态演化。LPS 和 LGPS 锂化结构演化计算结果

如图 8 所示，LixLPS 和 LixLGPS 中的锂化量 x 分别

定义为锂与磷原子和锂与锗(磷)原子的摩尔比。在

锂化过程中，LPS 和 LGPS 中的磷—硫键与锗—硫

键逐步断裂，生成磷—磷和锗—磷小分子。这些小

分子随完全锂化状态最终生成磷化锂和锗化锂。 

进一步分析锂化过程中 LPS 和 LGPS 的生成

能，其结果均为负值并随锂化量增大而逐步降低，

表明直到完全锂化状态，两种硫化物的锂化过程均

为热力学自发反应，体现了硫基固态电解质的热力

学不稳定性。如图 9 中 Li-LPS 和 Li-LGPS 两条曲

线所示，LPS 和 LGPS 两种硫化物锂化后的最稳定

构型均出现在完全锂化时(x8)，对应于分解生成磷

化锂、硫化锂和锗化锂的状态。过锂化时的生成能

均会有所回升，说明较为不稳定的过锂化状态仅会

在锂金属过量或电位极低的情况下才会产生。需要

注意的是，完全锂化的 LPS 和 LGPS 的生成能分别

为9.29、8.21eV/化学式，表明在 LPS 中掺杂锗原

子所形成的 LGPS 可以有效地提升其化学稳定性，

从而提高电池的首圈循环效率。 

分析计算 LixLPS 和 LixLGPS 随锂化反应的体

积变化，计算结果如图 10 所示。分析图 10 可知，

LixLPS 和 LixLGPS 随锂化反应体积变化均逐渐增

大，在完全锂化时体积变化分别达到11.2Å
3 和

10.3Å
3，体积收缩率分别为 22.3%和 19.2%。表明 
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图 8  LPS 和 LGPS 锂化结构演化 

Fig. 8  Structural evolution of LPS and LGPS lithiation 
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图 9  Li4.4S 与 LixLPS 或 LixLGPS 化学 

反应生成能随锂化量的演化曲线 

Fig. 9  Variation in the formation energy of 

 LixLPS or LixLGPS coupled with Li4.4S as a function of  

lithiation amount (x) 

当锂负极和 LPS 或 LGPS 接触并发生锂化反应时，

界面体积会大幅度减小，可能会导致空腔在界面产

生并扩展。 

硅化锂脱锂过程会伴随能量升高和体积膨胀，

研究发现采用硅负极代替锂负极可以有效抑制LPS

或 LGPS 锂化衰退过程对界面的影响，进一步从锂

化衰退化学反应生成能和体积变化两个方面，评估

硅化锂对减缓LPS或LGPS分解和遏制界面空腔生

成与扩展的作用。 

基于式(4)、(5)的化学方程式，计算硅化锂与 
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图 10  Li4.4Si 与 LixLPS 或 LixLGPS 体积变化 

随锂化量的演化曲线 

Fig. 10 Variation in the volume change of LixLPS or 

LixLGPS coupled with Li4.4Si as a function of 

 lithiation amount (x) 

LPS 或 LGPS 的反应生成能。 

 4.4 3 4 (4.4 / ) 3 4Li Si Li PS Li Si Li Li PSx y xy y     (4) 

 

4.4 10 2 12 (4.4 / )

3 10 2 12

1
Li Si Li GeP S Li Si

3

1
             Li Li GeP S

3

x y

x

y y   

 (5) 

式中：x 为 LixLPS 或 LixLGPS 的锂化量；y 为 Li4.4Si

与 LPS 或 1/3 LGPS 的化学计量比。 

结合图 9 所示的 LixLPS 或 LixLGPS 与 Li4.4Si

的化学生成能随着 y 值的变化分析可知，y 值越小，

锂化硅对 LPS 的锂化趋势越弱，并在 x3 时锂化生
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成能展现出了与 Li-LGPS 相似的变化趋势，表明

LPS 稳定性的提升。同理，LGPS 在 y 值减小时仍

表现出比锂负极更高的化学稳定性，这表明硅化锂

能够抑制硫基固态电解质的锂化分解。此外，硅化

锂与硫基固态电解质的锂化反应的化学生成能仍

为负值，且下降趋势明显，说明硅化锂依然可能促

使硫基固态电解质自发锂化分解。 

依据图 10 所示的硅化锂与 LPS 或 LGPS 耦合

后的体积变化，分析充放电循环后的界面接触程

度，与锂负极反应后的大幅体积收缩相比，LPS 和

LGPS 与硅化锂的锂化反应导致的体积收缩受到了

一定程度的抑制，最大体积收缩仅分别为 3.5、

2.5Å
3。同时，完全锂化状态下体积变化基本随着 y

值减小而逐渐减小，甚至在 y2 时体积变化从收缩

改变为膨胀。这些结果为硅化锂遏制界面空腔的生

成与扩展提供了理论基础。 

为了更直观地展示硅负极对 LPS 电化学和界

面稳定性的提升，搭建了锂负极/LPS(Li/LPS)界面

和硅负极/LPS(Li4.4Si/LPS)界面模型，对比了两种界

面的锂化衰退过程，分析了界面空腔的演化。计算

过程的步骤有：1）分析锂化反应自发发生后的界

面结构变化与空腔产生过程；2）分析随后界面空

腔在室温(300

K)下演化 20


ps 的过程。 

如图 11 所示，Li/LPS 界面演化结构为 I 至 VI

所示，相应的 Li4.4Si/LPS 界面演化结构为 VII 至

XII 所示。反应前空腔主要集中在 LPS 晶体内部，

呈现出有规则的重复分布。起始 LPS 中空腔直径分

布的峰值位于 3Å 附近，最大直径约为 3.5Å，说明

LPS 晶体内部本身存在促进裂纹产生的起始空腔，

这些空腔降低了裂纹在 LPS 中产生与扩展的阻力。

界面空腔在 LPS 与锂负极发生锂化反应后迅速产

生，与之前计算得到的 Li-LPS 耦合体积变化趋势

一致。锂化反应后，原本直径在 3Å 左右的空腔所

占比例迅速下降，新形成的空腔直径分布的峰值约

为 4.5Å，最大空腔直径接近 5Å。 

从图 12 可见，在后续室温演化过程中，初始 

界面锂化反应

Li/LPS

300 K下每5 ps界面演化过程

Li4.4Si/LPS

I II III IV V VI

锂

磷

硫

空腔

硅

VII VIII IX X XI XII  
 图 11  Li/LPS 与 Li4.4Si/LPS 界面结构演化  

Fig. 11  Atomic structure evolution of Li/LPS and Li4.4Si/LPS interfaces 
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图 12  Li/LPS 界面空腔分布演化 

Fig. 12  Evolution of  

cavity distribution density at Li/LPS interface 

直径约 3Å 的空腔基本消失，直径约 4.5Å 的空腔

占比不断增大，且峰值逐步向直径增大方向移动，

在 20ps 时峰值达到 5.2Å。随着演化时间增长，锂

负极与 LPS 锂化反应所导致的体积收缩主要集中

体现在界面，界面空腔逐渐沿水平方向延展，并几

乎贯穿形成长程裂纹，严重阻碍了锂离子扩散过界

面传输。此外，这些裂纹还会促进电池循环过程中

锂枝晶的生长：空腔为锂金属受挤填充提供了空

间，空腔表面电荷集中也为锂离子还原产生锂金属

沉积提供了便利条件。这些计算结果表明锂枝晶可

能从 LPS 内部穿过，最终导致软短路，与实验研究

所得结果相符[24]。 

对比而言，在 Li4.4Si/LPS 界面的空腔分布随锂
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化反应前后变化不大，依然主要分布在 LPS 晶体结

构中，这主要依赖硅负极对 LPS 电化学稳定性的提

升，其在室温下的后续演化也展现出了更慢的合并

速度，体现了硅负极对 LPS 界面稳定性的提升。 

进一步计算了Li4.4Si/LPS界面空腔分布演化的分布

密度，定量分析 Li4.4Si/LPS 界面空腔变化。计算结

果如图 13 所示。由图 13 可知，锂化反应发生后空

腔直径会从 3Å 增加至约 3.5Å，小于 Li/LPS 界面

锂化后的空腔直径。之后随着界面的稳定，在 300K

下空腔直径又恢复至 3Å，表明硅化锂去锂化体积

膨胀对空腔产生的抑制作用。空腔直径在随后的演

化过程中会略有增大，在 4.5Å 处产生一个分布密

度较小的新峰，但空腔主要仍分布在 3.5Å 左右。

由此可见，硅负极的去锂化膨胀有效防止了界面空

腔的产生，维持了硫基固态电解质在负极界面的锂

离子传输通道，减少了界面电阻。 
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图 13  Li4.4Si/LPS 界面空腔分布演化 

Fig. 13  Evolution of  

cavity distribution density at Li4.4Si/LPS interface 

此外，分析负极界面处的分解产物，在 Li/LPS

界面的 LPS 在锂化反应和后续演化过程中逐渐分

解产生 PS3
和 S

2，这些分解产物没有形成稳定的

SEI 钝化层，使得锂原子可以进一步扩散到 LPS 内

部，维持锂化反应的持续发生，导致空腔体积也随

之增加。Li/LPS 界面生成的锂化产物结构与图 8 中

锂化量较低的 LPS 结构基本吻合，进一步印证了

LixLPS 结构构建方法的有效性。 

在Li4.4Si/LPS界面的LPS在锂化反应后迅速形

成 P—Si 共价键小分子，解释了文献[16]报道的实

验结果。较强的 P—Si 共价键直接迫使 PS4
3中的所

有 P—S 键完全断裂，在把 P 原子带入硅负极的同

时留下了大量的 S 原子。残留的 S 原子进一步发生

锂化，在 Li/LPS 界面形成了一层致密的 Li2S 保护

层，有可能导致界面电阻的上升。整个 Li2S 保护层

在后续 300K 下退火基本没有变化，阻隔了硅负极

和 LPS 进一步的反应，提升了电池循环中的稳定性

和安全性。产生的 Si—P 键在后续退火中也随锂化

量的改变而断裂，表明 Si—P 键生成具有可逆性。

虽然P原子进入负极对负极总容量有一定程度地提

升，但形成的 SiP 化合物有可能会产生新的充放电

电位平台，造成负极有效容量下降。 

图 14 为 Li/LPS 与 Li4.4Si/LPS 两种界面的相对

能量与界面空腔总体积随锂化反应和退火演化的

变化过程。能量变化过程分别以两种界面的起始结

构能量作为基准，由图 14 可知，两种界面均由于

锂化反应大量放热而使总能量迅速下降，随后体系

能量随着退火时间不断增长而继续下降。最终，在

退火 20ps 接近平衡时，Li/LPS 界面体系能量较初

始总共下降了 46.5eV。同时注意到，Li/LPS 界面

能量在退火开始时有一个较大反弹。导致能量反弹

的原因可能是锂和 LPS 的自发反应速度极快，引起

界面体积迅速收缩，体系内应力随之迅速增加达到

1.5GPa，巨大的内应力在随后的退火过程中下降至

0.4GPa，转化为体系能量的增加。相比之下，由于

硅化锂提升了界面的化学稳定性，Li4.4Si/LPS 界面

能量下降较 Li/LPS 界面大幅减少。在退火 20ps 后

体系能量下降为 30.1eV，为同条件下 Li/LPS 界面

能量变化的 65%。 
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图 14  Li/LPS 与 Li4.4Si/LPS 界面相对能量和 

空腔总体积的演化 

Fig. 14  Variation of the relative energy and total volume  

of cavities at the interfaces of Li/LPS and Li4.4Si/LPS 

进一步分析，界面空腔总体积在起始的 Li/LPS

与 Li4.4Si/LPS 界面中分别为 380.0、460.3Å
3，体积

差别主要体现在优化后界面产生的空腔上。随后，

Li/LPS 界面空腔体积随锂化反应和后续退火不断

上升，在退火 20ps 时基本饱和达到 554.1Å
3，增长
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率达 45.8%。相比之下，Li4.4Si/LPS 界面空腔体积

在锂化反应和前 10ps 的退火过程中不断缩小，最

小体积为 428.7Å
3。退火过程 1020ps 体积稍有增

加，最终达到 458.6Å
3，基本与起始空腔体积持平，

增长率为0.4%。计算结果表明，硅化锂从减缓 LPS

分解和遏制界面空腔的生成与扩展两个方面提高

了硫基固态电解质的稳定性。 

为了验证计算结果的有效性，通过实验搭建了

Li-LPS 和 LiSi-LPS 对称电池，测量了 LPS 在锂负

极和硅负极随电池循环的电气参数演化，表征了循

环后界面的衰退结构。首先，使用比表面积为

8~16m
2
/g 的纳米硅颗粒制作了实验中使用的硅负

极：将纳米硅颗粒、导电碳、聚丙烯酸锂按照质量

比为 70:15:15 充分搅拌，将得到的浆料均匀涂覆在

铜箔上，制备出载量为 2mg/cm
2 的硅极片。将所得

硅极片与锂箔组装成半电池，在蓝电电池测试系统

上以 0.1C 的倍率放电至 0.005V，使硅极片完全锂

化，制得可供对称电池使用的硅负极。然后，将

150mg的LPS置于图15所示固态电池测量模具中，

在 300MPa 下压制 2min，形成约 0.6mm 厚的电解

质层。最后，将两块厚度约为 50m 的锂负极或硅

负极以 50MPa 的压力压在电解质两侧，保持 1min，

得到 Li-LPS 或 LiSi-LPS 对称电池。 

 
图 15  可控施加压力的固态电池测量模具 

Fig. 15  Solid-state battery measuring dies with  

controllable applied pressure 

随后，将制备的对称电池在蓝电电池测试系统

上进行长循环测试，保持循环的电流密度为

0.1mA/cm
2，所得电池两端施加电压随时间变化曲

线，如图 16 所示。由图 16 可以看到，起始的 Li-LPS

和 LiSi-LPS 对称电池两端电压接近，分别为

0.012

4、0.012


2V。随着循环不断进行，Li-LPS 对

称电池两端电压在 57h 后突然增加，在 67h 达到

0.014

6V。电压上升表明电池的内阻随循环逐渐增

加，与界面空腔产生导致内阻上升的计算预测结果

一致。对比而言，LiSi-LPS 对称电池两端电压逐渐

增加，在循环 72h 后达到 0.018

6V。与界面产生

Li2S 钝化层导致内阻上升的计算预测结果一致。电

阻的持续上升可能由于制作的硅负极微观上存在

一定的不均匀性，导致负极随循环不断产生新的界

面，从而导致界面锂化反应持续发生。 

Li-LPS对称电池

循环时间/h

12

0.02

0.01

0.00

-0.01

-0.02
LiSi-LPS对称电池

电流密度= 0.1 mA/cm2

电
压

/V

0 24 36 48 60 72

 
图 16  Li-LPS 和 LiSi-LPS 对称电池两端施加电压 

随循环时间的变化曲线 

Fig. 16  Variation in the applied voltages at both ends of  

Li-LPS and LiSi-LPS symmetrical batteries as  

a function of cycle time 

此外，使用电子扫描显微镜(scanning electron 

microscope，SEM)观测循环后界面 LPS 的内部结

构，分析循环后的硫基电解质裂纹产生与尺寸情

况。如图 17(a)所示，在 Li-LPS 对称电池循环后 LPS

内部发现了裂纹宽度达 2.6、1.9、2.4m 等的较大

裂纹，该表征结果与计算得到的 LPS 在锂负极界面

产生空腔的结果一致。且可以观测到空腔随循环逐

渐增大，最终在 LPS 内部形成裂纹。硅负极界面

LPS 内部裂纹远远小于锂负极界面，随机测量较大 

10 µm

2.4 µm

2.6 µm

1.9 µm

 

(a) Li-LPS 对称电池内部裂纹 
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1.1 µm

0.8 µm

0.7 µm

10 µm

 

(b) LiSi-LPS 对称电池内部裂纹 

图 17  电池循环 72h 后 Li-LPS 和 

LiSi-LPS 对称电池内部裂纹 

Fig. 17  Cracks inside Li-LPS and LiSi-LPS 

symmetrical batteries after cycling for 72 hours 

裂纹的宽度仅为 0.8、1.1、0.7m。这与硅负极可

以抑制界面空腔产生的计算预测结果一致。 

4  结论 

采用第一性原理计算从原子尺度分析了硅负

极与硫基固态电解质在锂化-去锂化过程中的性能

结构演化、体系能量与体积的耦合分析、及硫基固

态电解质在硅负极界面的衰退过程，并通过实验表

征验证了计算得到的结构演化与性能衰退过程。研

究发现： 

1）硅负极在电池循环中会逐渐从晶态转变为

不定型态，并伴随总能量上升和相对体积增加，遏

制了硫基固态电解质在硅负极表面的自发分解趋

势，减少了负极界面空腔的产生与扩展。 

2）界面模型与空腔分析结果表明硅负极与硫

基固态电解质的适配效果相比锂负极更为优异，界

面能量下降约为锂负极的 65%，空腔体积增长率为

0.4%。 

3）硅元素与电解质中磷元素成键较强，在负

极内生成硅磷化合物，同时负极界面迅速产生 SEI

钝化层，导致反应可逆性降低及有效容量下降，解

释了硅负极和硫基电解质首圈效率不高和容量损

失快的问题。 

4）Li-LPS 对称电池循环实验验证了界面 LPS

内部会产生宽度较大的裂纹，从而导致电池内阻

随着循环次数上升；硅负极有效抑制了界面空腔

产生，观测到的 LPS 内部裂纹宽度远小于锂负极

界面。 
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