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掺杂 Mg2+提高 NASICON 型固体电解质离子电导率的机理 
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摘   要：NASICON 型固体电解质因其卓越的离子导电性能，在能源存储领域展现出广阔的应用前景。为了提升以

Na3Zr2Si2PO12为基础组分的 NASICON 型固体电解质的离子导电性能，一种常见的策略是通过掺杂低价态阳离子来取代 Zr4+，

从而增加固体电解质中的 Na+离子浓度，最终实现离子电导率的提升。本工作制备了一系列掺杂 Mg2+的 Na3+2xMgxZr2-xSi2PO12 

(NMZSPx，0 ≤ x ≤ 0.20)固体电解质陶瓷样品，旨在深入探究 Mg2+掺杂对离子电导率提升的作用机理。实验结果表明，随

着 Mg2+掺杂量的增加，NMZSPx 的离子电导率先升后降，x = 0.12 时达到最大值，其在 25 ℃的离子电导率为 1.54 × 10–3 S·cm–1，

相较于未掺杂样品提升了 3.13 倍。为了揭示 Mg2+掺杂对固体电解质结构的影响，进行了 X 射线衍射、固态核磁共振以及扫

描电子显微镜的元素分布检测实验。结果显示，大部分 Mg2+并没有如预想般取代 Zr4+，而是在晶界处形成了含 Mg 的磷酸盐

杂相，只有极少量 Mg2+进入 NASICON 主相中。尽管如此，含 Mg 磷酸盐杂相的生成却间接地提高了 NASICON 中 Na+的含

量，但这并非离子导电性能提升的主要原因。SEM 结果显示，适量掺杂 Mg2+可以显著降低陶瓷样品的孔隙率、增强晶界连

接性并降低晶界阻抗；而过量掺杂 Mg2+会导致杂相及孔隙增多，从而阻碍载流子传输。Mg2+掺杂对 NMZSPx 陶瓷样品孔隙

率的改变才是改变离子电导率的主要原因。 
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随着新能源电池的大规模应用，锂资源储存有

限且消耗迅速的问题逐渐显现，现有锂资源已难以

满足光电等领域日益增长的需求[1]。相比之下，钠

元素在地球上的储量丰富，并且提取成本低廉[2]。

作为一种潜力巨大的可再生能源存储技术，钠离子

电池因可以成为锂离子电池的有效替代，越来越受

到重视[3–5]。然而，尽管传统液体电解质应用成熟，

其在安全性、稳定性和环境友好性方面存在明显缺

陷[6]。比如，电极表面容易形成的枝晶可能刺穿隔

膜，引发短路，进而导致火灾或爆炸风险。此外，

液体电解质具有一定的挥发性及毒性，可能发生泄

漏或干涸，进一步增加了安全隐患。相比之下，固

体电解质不仅可以作为离子传导介质，还能充当隔

膜，有效降低了电池的安全风险，并在提升能量密度、

化学稳定性和使用寿命方面展现出显著优势[7–8]。 
1976 年，Goodenough 等[9]和 Hong[10]首次提出了

Na1+nZr2SinP3–nO12 (NZSP, 0 ≤ n ≤ 3)这一 NASICON
型离子导电材料。该材料具有由 SiO4/PO4 四面体与

ZrO6 八面体通过共用氧原子相连而构成的三维骨

架结构，这种独特的结构为 Na+的快速迁移提供了

高效的传导通道[11–15]。在 1.8 ≤ n ≤ 2.2 的范围内，

材料表现为单斜晶型(C 2/c)[13, 16]。特别是当 n = 2
时，Na3Zr2Si2PO12 (NZSP)表现出最高的离子电导

率，在 25 ℃可达 10–4 S·cm–1 [17–20]。在此基础上，

通过在 Zr 位点上掺杂低价态的阳离子，可以进一步

提升该材料的离子导电性能[21–24]。例如，三价的

Sc3+、Al3+、La3+和 Sb3+，均可以改善 NZSP 的离子

导电性能[25–34]。然而，与这些元素相比，掺杂 Mg2+

在成本、资源丰富度以及环境友好性方面展现出

显著的优势，使其在 NASICON 型固体电解质中

的应用前景备受关注。首先，Mg 是地壳中含量丰

富的元素之一，其资源丰富度远高于 Sc、La 和 Sb  
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等元素，因此 Mg2+的来源广泛且价格低廉。这意味

着在大规模生产和应用中，掺杂 Mg2+能够显著降低

材料成本，提高经济可行性。其次，掺杂 Mg2+过程

中不会产生有害的副产物，因此在环境友好性方面

也具有独特优势。此外，由于 Mg2+的半径和 Zr4+相

当(0.72 Å)，并且依据电荷守恒原理，掺杂 Mg2+可以

引入更多的 Na+，因此预期 Mg2+掺杂能显著提高

NZSP 体系的离子导电性能。 
过去研究人员对Mg2+掺杂NZSP开展了大量的

研究，证实了 Mg2+掺杂对 NZSP 离子电导率有显著

的提升作用[20, 35–43]。然而，关于 Mg2+掺杂对离子电

导率的具体影响机制，目前尚无统一的结论。Krok
等[43]的研究表明，Mg2+在较低掺杂量时在晶界处形

成玻璃相，这对于提升材料的离子导电性能具有关

键作用。而 Samiee 等[11]则指出，该体系在晶界处形

成的杂相为 Na3PO4 和 ZrO2，Mg 在 NASICON 中的

溶解度较低，更倾向于溶解于不含 Si 的 Na3PO4杂

相中。这种第二相不仅可以有效降低晶界阻抗，还

会改变主相中的 Si/P 比例，从而提高体相的离子电

导率。然而，提高 Si/P 比例并不一定会带来离子电

导率的提升。Song 等[36]也观察到，掺杂 Mg2+后，

晶界处会形成 Na3PO4 和 ZrO2 2 种杂相。而 He 等[40]

的研究发现，掺杂 Mg2+在晶界处形成的磷酸盐杂相

为 Na4Mg(PO4)2，而非 Na3PO4，且大量的 Mg2+参与

了该杂相的形成，只有少量 Mg2+掺杂到 Zr4+位点。

关于 Mg2+掺杂后形成的杂相归属以及 Mg2+在杂相

与 NASICON 主相中的分布仍然存在争议，而这些问

题的澄清对于揭示离子电导率提升的机理非常重要。 
在本工作中，制备了一系列 Mg2+掺杂的

NASICON 样品，并采用了 X 射线衍射(XRD)和固

态核磁共振(SSNMR)技术对样品的晶相结构及微观

特性进行了详细表征。此外，利用扫描电子显微镜

(SEM)深入观察了样品的内部致密程度及元素分布

状况。最终，通过分析 Mg2+掺杂对杂相形成、主晶

相结构以及电解质致密度的具体影响，旨在揭示

Mg2+掺杂在提升 NZSP 体系固体电解质离子导电性

能方面的潜在作用机制。 

1  实验 
1.1  样品制备 

样品均采用传统的固相反应法制备。对于

Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 (NMZSPx, x = 0、0.04、0.08、
0.12、0.16 和 0.20)样品，所用原料包括 Na2CO3 

(99.8%，质量分数，下同，上海阿拉丁生化科技股

份有限公司)、MgO (99.9%，上海阿拉丁生化科技股

份有限公司)、ZrO2 (99.9%，上海麦克林生化科技股

份有限公司)、SiO2 (99.9%，上海麦克林生化科技股

份有限公司)和 NH4H2PO4 (99%，上海阿拉丁生化科

技股份有限公司)，将它们按照相应的化学计量比进

行混合。为了补偿因 2 次长时间高温烧结导致的 Na
和 P 元素挥发，额外添加 7.5%(质量分数)的 Na2CO3

和 5%(质量分数)的 NH4H2PO4。将以上原料在玛瑙

研钵中充分混合后，添加等比例的无水乙醇，置于

二氧化锆球磨罐中，进行 2 h 的初次球磨，行星式

球磨仪的转速设为 400 r/min。球磨后的混合物在

90 ℃下干燥 12 h，随后压制成片状，放入铂金坩埚

中，于 1000 ℃下在空气中进行 12 h 的初步煅烧。

这一操作可以去除原料中的挥发性成分和水分，从

而提高材料的纯度和稳定性。将预煅烧后的片状样

品充分研磨，再次混合无水乙醇，并以相同转速球

磨 24 h，结束后重复干燥操作，随后将样品粉末进

行 200 MPa 的轴向压制。根据 Mg2+掺杂量的不同，

将这6组样品分别在1150、1170、1190、1210、1230 ℃
和 1250 ℃在空气中烧结 24 h。最终，将样品的上下

表面进行粗磨、细磨和抛光处理，得到厚度为    
0.75 mm、尺寸为 10 mm × 10 mm 的方形陶瓷片。 

为了探究样品在烧结过程中生成的杂相，还将

Na2CO3、MgO 和 NH4H2PO4 三者按照 2:1:2 的摩尔

比充分混合，并在 1100 ℃下煅烧 6 h，制备出

Na4Mg(PO4)2 晶体粉末，并将该样品标记为样品

NMP。 
1.2  电化学测试 

在完成陶瓷片的抛光处理后，在其上下表面均

匀地涂覆银浆，并在 220 ℃下固化 2 h，以形成阻塞

电极。电化学阻抗谱(EIS)的测量使用英国输力强

1470E 多通道电化学工作站，测试条件为 10 mV 的

微扰电压，频率范围为 1 MHz ~ 1 Hz。将样品与夹

具一同置于保温箱内，分别在 25、30、40、50、60、
70 ℃和 80 ℃的设定温度下进行变温 EIS 测量。通

过对测得的阻抗谱图进行拟合，得到阻抗值 R。利

用公式 σ = L/(RA)计算得到陶瓷样品的离子电导率    
(其中：L 为陶瓷样品的厚度；A 为电极的有效面积)。 
1.3  材料表征 

在对陶瓷样品的晶相进行检测时，使用日本

Rigaku Smartlab SE 智能多功能 X 射线衍射仪，该

设备采用 Cu Kα辐射(λ = 0.154 nm)，衍射角度 2θ的
扫描范围设定在 10°~80°，扫描速率为 1 (°)/min。此

外，利用德国 Zeiss Auriga 型场发射扫描电子显微
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镜(FE-SEM)对样品的截断面进行扫描，以获取陶瓷

样品详细的形貌照片。 
1.4  核磁共振(NMR)实验 

所有的固态核磁共振实验均是在一台配有 11.7 T
磁体的德国 Bruker Avance III HD 500 MHz 光谱仪

上，在室温下完成的。31P、29Si 和 23Na 魔角自旋

(MAS) NMR 实验均使用 4 mm 探头。31P MAS NMR
单共振实验在 202.5 MHz 的频率下使用 4 mm 的探

头进行，4 mm 转子的自旋速率为 12 kHz。为了确

保充分弛豫，采用 π/6 脉冲长度(脉冲长度为 1.0 μs)，
弛豫时间设为 1000 s。以质量分数为 85%的 H3PO4

溶液作为化学位移 δ的参照基准，采用 NH4H2PO4 (δ 
= 223.7 Hz)作为二次定标物，对 31P MAS NMR 谱的

化学位移进行定标。 29Si MAS NMR 实验在     
99.4 MHz 的共振频率下开展，旋转速率为 6 kHz，
采用单脉冲方法测量，脉冲长度为 2.0 μs (π/6 脉冲)，
弛豫时间为 300 s。29Si MAS NMR 谱的化学位移以

四甲基硅烷为参照基准，使用四(三甲基硅基)硅烷 
(δ = –966.0 Hz) 作为二级标准物。23Na MAS NMR
实验是在 132.3 MHz 的共振频率、12 kHz 的旋转速

率下进行的，弛豫时间设定为 0.5 s。使用    1 
mol/L NaCl溶液(δ = 0 Hz)作为 23Na MAS NMR谱的

化学位移定标物，其 15°液体脉冲长度为 0.9 μs。 

2  结果与讨论 
通过对陶瓷样品在 25~80 ℃范围内的 EIS 数据

进行逐一拟合，计算得到了各样品在不同温度下的

离子电导率(σ)，相关数据已经汇总于表 1 中。

NMZSPx 样品在 25 ℃下的 EIS 测试结果如图 1 所

示。通过拟合对数离子电导率 ln σT与各温度范围内

的倒数温度 1000/T 之间的线性关系，绘制出

Arrhenius 图，如图 2a 所示。图 2a 直观地展示了样

品的离子电导率随温度变化的规律。图 2b 展示了

NMZSPx样品在25 ℃下的离子电导率随Mg2+掺杂量x
变化的曲线。随着 Mg2+掺杂浓度的增加，陶瓷样品

的离子电导率也逐渐升高，并在 x = 0.12 时达到了

最大值。在 25 ℃时，x = 0.12 样品的离子电导率为  
1.54×10–3 S·cm–1，相比于未掺杂样品(4.92×10–4 S·cm–1)
提升了 3.13 倍。然而，随着掺杂量的进一步增加，

样品的离子导电性能反而下降。 
 

表 1  NMZSPx 样品在不同温度下的离子电导率 σ 
Table 1  Ionic conductivities σ of NMZSPx samples at different temperatures 

NMZSPx samples 
σT/(S·cm–1) (± 0.1%) 

σ25 ℃ σ30 ℃ σ40 ℃ σ50 ℃ σ60 ℃ σ70 ℃ σ80 ℃ 

x = 0 4.92 × 10–4 5.98 × 10–4 8.81 × 10–4 1.36 × 10–3 1.98 × 10–3 2.75 × 10–3 3.65 × 10–3 

x = 0.04 6.07 × 10–4 7.04 × 10–4 1.03 × 10–3 1.47 × 10–3 2.12 × 10–3 2.90 × 10–3 3.96 × 10–3 

x = 0.08 7.52 × 10–4 9.00 × 10–4 1.31 × 10–3 1.74 × 10–3 2.40 × 10–3 3.34 × 10–3 4.49 × 10–3 

x = 0.12 1.54 × 10–3 1.79 × 10–3 2.45 × 10–3 3.58 × 10–3 4.49 × 10–3 6.40 × 10–3 8.04 × 10–3 

x = 0.16 1.17 × 10–3 1.37 × 10–3 1.90 × 10–3 2.67 × 10–3 3.98 × 10–3 5.04 × 10–3 6.97 × 10–3 

x = 0.20 8.81 × 10–4 1.07 × 10–3 1.55 × 10–3 2.18 × 10–3 3.05 × 10–3 4.09 × 10–3 5.60 × 10–3 
 

  

(a) Nyquist plots (b) High-frequency region 
 

图 1  NMZSPx 样品在 25 ℃下的 EIS 测试结果 
Fig. 1  EIS results of NMZSPx samples at 25 ℃ 
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(a) Arrhenius plots over the temperature range from 25 ℃ to 80 ℃ (b) Plot of ionic conductivity vs. x at 25 ℃ 
 

图 2  NMZSPx 样品的离子传输性能 
Fig. 2  Ion transport properties of NMZSPx samples 

 

图 3为NMZSPx样品的XRD谱以及NASICON
结构的 2 种标准晶型，它揭示了该体系样品的晶体

结构随Mg2+掺杂量的变化情况。未掺杂样品的XRD
谱与单斜晶型(C 2/c)标准卡片(PDF 84-1200)的衍射

峰完全匹配。然而，随着 Mg2+的引入，图 3b 中的

位于 19.2°和 19.6°的 2 个衍射峰之间的间隔逐渐缩

小。对于 x > 0.12 的样品，位于 30.5°和 34.3°的 2
个衍射峰也表现出逐渐靠近的趋势，如图 3 c 所示。

此外，通过对比菱方晶型(R 3 c)的标准卡片(PDF 
84-1577)可以发现，掺杂量 x > 0.12 的样品在 30.2°
处出现了菱方晶型的特征衍射峰。这表明随着 Mg2+

掺杂量的增加，NMZSPx 的主晶型在逐渐从单斜晶

型向菱方晶型转变。除了 NASICON 主相外，XRD
谱中还检测到了杂相，这些杂相的衍射峰的信号强

度随着 x 的增大而增强。通过比对标准卡片，可以

确认图 3a 中三角形标记的衍射峰为 ZrO2 晶相。而

位于 21.0°的被正方形标记的衍射峰是另外一种磷

酸盐的杂相，在过去的研究中，这一衍射峰被归属

于 Na4Mg(PO4)2 或者 Na3PO4 晶相[11, 36, 40]。由于

Na4Mg(PO4)2 与 Na3PO4 晶相在 21.0°处都存在强的

衍射峰，仅从 XRD 结果无法准确判断这个杂相具

体是哪一种晶相，过去的研究也没有提供充分的证

据证明这个杂相的归属。然而，明确该杂相的归属

对于澄清离子电导率提高的机理具有重要意义。 
 

 
(a) Full XRD patterns                             (b) 2θ = 18.5°~20.5°       (c) 2θ = 29.5°~35.5° 

图 3  NMZSPx 样品的 XRD 谱 
Fig. 3  XRD patterns of NMZSPx samples 
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为了确认这个杂相的归属，制备了 Na4Mg(PO4)2

晶体粉末，将该样品标记为 NMP。对样品 NMP 进

行了XRD测试，并将其XRD谱与Na6.13Mg1.44(PO4)3

的标准卡片(PDF 54-0074)以及 Na4Mg(PO4)2 的标准

卡片(PDF 28-1106)进行对比，同时与 x = 0.20 样品

以及 2 种 Na3PO4 标准卡片 (PDF 71-1918 为

Na3PO4-1，PDF 76-0202 为 Na3PO4-2)一并比较，结

果如图 4 所示。尽管样品 NMP 的初始设计成分为

Na4Mg(PO4)2，但是其XRD谱却与Na6.13Mg1.44(PO4)3

标准卡片的衍射峰高度吻合。这可能是由于样品在

NMP 烧结过程中，不同元素挥发程度不一致，导致

样品 NMP 的实际成分偏离预期。此外，x = 0.20 样

品在 21°处出现的杂相峰也与 Na3PO4 的标准卡片

(PDF 71-1918)的主衍射峰吻合。为了进一步确认

NMZSPx 样品中所含杂峰的具体组成，使用 NMR
技术进行精确解析。 

 
图 4  x = 0.20、NMP 样品以及 Na6.13Mg1.44(PO4)3 、

Na4Mg(PO4)2 和 Na3PO4标准卡片的 XRD 谱 
Fig. 4  XRD patterns of the x = 0.20 and NMP samples, and 

reference standards for Na6.13Mg1.44(PO4)3, Na4Mg(PO4)2, 
and Na3PO4 

 

对 NMZSPx 样品进行了 31P、29Si 和 23Na MAS 
NMR 测试，结果如图 5 所示。对于 31P MAS NMR
谱，化学位移在–607.8 ~ –3441.9 Hz 区间的信号峰代

表NASICON主相，而化学位移在 3037.0 ~ –607.8 Hz
区间的信号峰则对应磷酸盐杂相。随着 Mg2+掺杂量

的增加，磷酸盐杂相峰的信号逐渐增强。磷酸盐杂

相的生成会导致NASICON主晶相中P含量的减少，

而所有的 Si 并没有参与杂相的形成，主相中的 Si
含量保持不变，因此，磷酸盐杂相的生成导致主相

中 Si/P 比例增加。从图 5 中可以发现，31P MAS NMR
谱主相及 29Si MAS NMR 谱的信号峰逐渐向高频方

向移动。这是由于随着 Mg 2 +掺杂量的增多，

NASICON 主晶相中的 Si/P 比例逐渐增大。根据电

荷守恒，随着 Si 对 P 的取代增加，为了补充 Si4+取

代 P5+导致电荷的不足，NASICON 主晶相就会吸收

Na+来补偿。因此随着 Si/P 比例增加，主晶相中的

Na+含量也随之增加，从而导致信号峰的化学位移向

高频方向移动。基于磷酸盐杂质的生成量，计算了

NASICON 主相中的 Si/P 比例(见表 2)。对 NMZSPx
样品的 31P MAS NMR 谱主相信号峰与 29Si MAS 
NMR 谱信号峰的强度进行积分，可以得到它们的

重心(见表 2)。结果表明，随着 Si/P 比例的增加，

信号峰的重心往高频方向移动。如果 Mg2+和 Na+

一起成功取代 Zr4+，这会导致主晶相中[PO4]3–与

[SiO4]4–基团周围正电荷的电场强度降低，从而使

得 31P MAS NMR 谱与 29Si MAS NMR 谱信号峰逐

渐向高频方向移动。23Na MAS NMR 谱的信号峰

也逐渐向高频方向移动，且伴随着峰尖逐渐 变
窄，这个窄峰与磷酸盐杂相的生成有关。此外，随

着 x 值增加，由于更多的 Na+被限制在晶界处的 
 

 
(a) 31P NMR                             (b) 29Si NMR                         (c) 23Na NMR 

The unclear signal marked as * refers to impurities generated during the preparation process 

图 5  NMZSPx 样品的 MAS NMR 图谱 
Fig. 5  MAS NMR spectra of the NMZSPx samples 
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表 2  NMZSPx 样品 31P MAS NMR 谱主相重心、29Si MAS NMR 谱重心、主相中 P 元素占比，以及主相中的 Si/P 比例 
Table 2  Centroid of the main phase of the 31P MAS NMR spectra, the centroid of the 29Si MAS NMR spectra, the proportion 

of P element in the main phase, and the Si/P ratio in the main phase in the NMZSPx samples 

NMZSPx samples 
Centroid of the main phase of the 

31P MAS NMR spectra/Hz (± 20) 
Centroid of the 29Si MAS NMR 

spectra/Hz (± 20) 
Proportion of P element in the 

main phase/% (± 0.5) 
Si/P ratio in the main 

phase 
x = 0 –2146.0 –8882.9 94.1 2.1 

x = 0.04 –2125.1 –8853.1 87.9 2.3 

x = 0.08 –2085.3 –8843.1 82.5 2.4 

x = 0.12 –2065.2 –8823.2 73.2 2.7 

x = 0.16 –2024.9 –8793.2 64.5 3.1 

x = 0.20 –2004.7 –8763.3 60.8 3.3 

 
磷酸盐杂相之中，Na+的迁移受到更大阻力，导致
23Na MAS NMR 谱的信号峰的宽度也逐渐增大。 

为了确定 x > 0 样品在晶界处形成的磷酸盐杂

相中是否含有 Mg 元素，将 x = 0.20 样品、样品 NMP
以及 Na3PO4 晶体(98%，质量分数，无锡市亚泰联

合化工有限公司)的 31P MAS NMR 谱叠加，结果如

图 6 所示。x = 0.20 样品 31P MAS NMR 谱左侧的信

号峰与 NMP 样品的信号峰位置和宽度接近，而与

Na3PO4 晶体尖锐的 31P MAS NMR 谱信号显然不

同。这表明 XRD 谱中待确认的杂峰成分并非

Na3PO4，而是含 Mg 的磷酸盐杂相，即 Mg 元素参

与了晶界间杂相的形成。此外，NMZSPx 样品的 31P 
MAS NMR谱的左侧杂峰的信号强度与NMP样品的

几种信号峰的强度并非完全一致，尤其在 1316.33 Hz
处，x = 0.20 样品的信号更强。这表明 NMZSPx 样

品中的杂相可能是多种钠镁磷酸盐晶体的混合物。

因此，过去研究认为的 Mg2+掺杂 NASICON 生成的

杂质的归属并不正确[11, 36, 40]，Mg2+在晶界处的分布

和作用机制比之前研究认为的更为复杂。 
 

 
 

图 6  x = 0.20 样品、样品 NMP 及 Na3PO4 晶体的 31P MAS 
NMR 图谱 

Fig. 6  31P MAS NMR spectra of x = 0.20 sample, NMP 
sample, and Na3PO4 crystal 

由于无法确认杂质的归属，从而不能通过核磁

共振来精确确定杂质中的 Mg 含量，也就无法确认

Mg2+是否掺杂到主晶相中。因此采用 SEM 的元素

分布测量，来定性探测 Mg 的分布情况。图 7 为 x = 
0.20 样品在 10 000 倍放大下的形貌与元素分布图，

这些照片清晰地揭示了各元素在 NASICON 主相和

杂相中的分布情况。基于上述 XRD 及 NMR 结果，

样品内部未检测到含 Si 杂相，所有的 Si 元素均存

在于主相之中。因此，图 7e 中的 Si 信号强烈的区

域可以被确认为 NASICON 主相，而 Si 信号缺失的

区域则对应于晶界间的杂相。对比图 7b 与图 7e 可

以发现，x = 0.20 样品中的 Na 元素在主相与杂相中

均有分布，但是杂相中分布相对较多；图 7c 则显示

Mg 元素主要集中在杂相中，在 NASICON 主相之

中的分布极少。这表明 Mg 主要参与了晶界杂相的

形成，仅有少量掺杂到主晶相中。 

 
图 7  x = 0.20 样品的微观形貌与元素分布 

Fig. 7  Micromorphology and elemental distribution maps of  
x = 0.20 sample 

 
六配位的 Zr4+与 Mg2+的离子半径均为 0.72 Å，
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因此过去一直默认为Mg2+可以替代NASICON中的

Zr4+进入晶格。因此，研究者们设想通过 Mg2+与 Na+

来取代主晶相中的 Zr4+，以增加 NASICON 中的 Na+

含量，从而提升离子电导率。大量过往的研究已经

证实，Mg2+的掺杂确实能够增强 NASICON 的离子

电导率[11, 20, 35–43]。然而，最新的实验结果表明，Mg2+

掺杂导致离子电导率提升的原因并非如先前设想的

那样，即 Mg2+直接进入 NASICON 主相中取代 Zr4+

位点以提高 Na+含量。Mg2+在晶界处的分布和对离

子电导率的作用机制，并非如 Samiee 等[11]和 Song
等[36]所描述的那样简单，即掺杂 Mg2+后晶界处仅形

成 Na3PO4和 ZrO2 两种杂相。同时，这种机制也不

同于 He 等[40]提出的观点，即大量 Mg2+在晶界处形

成单一的 Na4Mg(PO4)2 杂相。本工作证实了 Mg2+

在晶界处参与了多种钠镁磷酸盐杂相的形成，仅有

少量掺杂到主相中。此外，通过 SSNMR 技术证实，

Mg2+掺杂导致 NASICON 主相中的 Si/P 比例升高，

进而提升了主相中的 Na+含量。然而，NMZSPx 固

体电解质离子电导率提升的主要因素并非主相中

Na+浓度的增加。NMZSPx 在 25 ℃下的离子电导率

随 x 变化曲线图(见图 2b)显示，随着 Mg2+掺杂量的

持续增加，Na+含量确实有所上升，但离子电导率却

呈现出先增后减的趋势。这一现象表明 Na+含量与

离子电导率之间并非始终正相关，提示存在其他因

素在影响离子电导率的变化。 
杂相的生成可能会导致样品的致密度增加，从

而降低晶界电阻，进而提升了样品的整体离子电导

率。为了探究 NMZSPx 陶瓷样品的微观结构对离子

传输特性的影响，使用 SEM 技术对样品截面进行了

5000 倍放大的成像，结果如图 8 所示。与多孔结构

明显的未掺杂样品相比，掺杂少量 Mg2+后，样品的

孔隙率显著降低，晶界间的连接更为紧密。特别是

x = 0.12 样品，它表现出最为紧凑的微观结构，晶粒

之间具有良好的接触，没有观察到明显缺陷。然而，

随着 Mg2+掺杂量的进一步增加，晶界处开始出现明

显的杂相，晶粒边界也变得更加清晰，孔隙也重新

出现。结合 EIS 测试结果可知，适量 Mg2+的引入能

够有效改善陶瓷样品的致密性，降低晶界阻抗，从

而促进载流子在晶粒之间的传输。当 Mg2+含量过高

时，晶界和孔隙逐渐明显，且过多的杂相反而阻碍

了载流子在晶界之间的传输，导致样品的离子电导

率不升反降。此外，当 x 值超过 0.12 时，样品的

Si/P 比例会超过 3。据文献记载，这种情况下

NASICON 主相会产生菱方晶型[9–10, 13]，而图 3 中

的 XRD 结果也证实了这一点。由于菱方晶型的离

子导电性能相较于单斜晶型要低，因此当 x 值大于

0.12 时，这种晶型的转变也是样品离子电导率下降

的原因之一。

 

 
 

图 8  NMZSPx 样品的微观形貌 
Fig. 8  Micromorphology of NMZSPx samples 

 

3  结论 
采用固相反应法制备了一系列不同 Mg2+掺杂浓

度的 Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 (NMZSPx, 0 ≤ x ≤ 0.20)
陶瓷样品，并深入研究了 Mg2+掺杂对材料微观结构

及离子传导性能的影响机制。研究结果显示，随着
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Mg2+掺杂量的增加，样品的离子电导率呈现出先上

升后下降的趋势，在 x = 0.12 时达到峰值。值得注

意的是，Mg2+掺杂提升离子电导率的主要原因并非

是直接替代 NASICON 主相中的 Zr4+来增加 Na+含

量。实际上，大部分 Mg2+更倾向于在晶界处形成含

Mg 的磷酸盐杂相，而非进入晶格内部取代 Zr4+。然

而，这种磷酸盐杂相的形成间接促进了主相中 Si/P
比例的提升，从而增加了 NASICON 结构中的 Na+

含量。尽管如此，Na+含量的增加并不是离子电导率

提升的主要原因。离子电导率提升的关键在于适量

Mg2+的掺杂显著降低了陶瓷样品的孔隙率，为 Na+

在晶粒间的传输提供了更为顺畅的通道。特别是当 x 
= 0.12 时，样品展现出最为致密的微观结构，其在

25 ℃的离子电导率高达 1.54 × 10–3 S·cm–1，相较于

未掺杂样品的离子电导率(4.92 × 10–4 S·cm–1)，实现

了 3.13 倍的大幅提升。然而，过量的 Mg2+掺杂会

导致杂相增多和孔隙率回升，这些不利因素会阻碍

Na+在晶界的有效传输，从而削弱样品的整体离子导

电性能。 
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Extended Abstract 
Introduction  Sodium-ion batteries (SIBs) have garnered significant attention as a promising alternative to lithium-ion batteries 
(LIBs) due to the abundance and cost-effectiveness of sodium resources. However, the development of high-performance solid-state 
electrolytes remains a major challenge in the advancement of SIBs. NASICON-type solid electrolytes, specifically Na3Zr2Si2PO12 
(NZSP), are known for their excellent ionic conductivity and structural stability, making them ideal candidates for use in SIBs. To 
further enhance their ionic conductivity, one common strategy is to dope low-valence cations into the structure, potentially replacing 
Zr4+ ions and increasing the concentration of Na+ ions. Despite the widespread use of Mg2+ doping in NASICON materials to enhance 
ionic conductivity, the underlying mechanism remains underexplored. Therefore, the aim of this study is to investigate the effect of 
Mg2+ doping on the microstructure and ionic conductivity of Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 (NMZSPx) solid-state electrolyte ceramics and 
elucidate the underlying mechanism of ionic conductivity enhancement. 

Methods  In this study, a series of Mg2+ doping Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 (NMZSPx, 0 ≤ x ≤ 0.20) ceramics were synthesized via a 
traditional sintering method. The samples were characterized using several techniques, providing insights into the electrical properties 
and conductivity mechanisms. Electrochemical impedance spectroscopy (EIS) measurements were performed to evaluate the ionic 
conductivities of the samples across a range of temperatures. X-ray diffraction (XRD) analysis was employed to investigate the phase 
composition and crystalline structure of the samples. Solid-state nuclear magnetic resonance (SSNMR) spectroscopy, including 31P, 
29Si, and 23Na Magic Angle Spinning (MAS) NMR, was used to analyze the local atomic environments and determine the distribution 
of different elements in the ceramics. Scanning electron microscopy (SEM) was used to examine the microstructure of the ceramics, 
with individual elemental maps to assess the distribution of Na, Mg, Zr, Si, P, and O elements.  

Results and discussion  The results of this study reveal that Mg doping significantly affects both the microstructure and the ionic 
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conductivity of Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 ceramics. As the Mg2+ doping concentration increases, the ionic conductivity initially 
increases, reaching a peak value at x = 0.12, with a conductivity of 1.54 × 10–3 S·cm–1 at 25 °C, which is 3.13 times higher than that of 
the undoped sample. However, further doping beyond x = 0.12 leads to a decrease in conductivity, indicating an optimal doping 
concentration for ionic conductivity enhancement. XRD analysis indicates that the samples with doping amount x > 0.12 exhibit a 
characteristic diffraction peak of rhombohedral crystal at 30.2°. This indicates that as the amount of Mg2+ doping increases, the 
NASICON main phase of NMZSPx samples gradually transitions from monoclinic phase to rhombohedral phase. Mg2+ ions do not 
replace Zr4+ ions in the NASICON main phase as previously assumed. Instead, a large portion of Mg2+ ions preferentially forms 
sodium magnesium phosphate heterogeneous phases at the grain boundaries. This observation is consistent with the results from 
SSNMR, where the chemical shifts of those signal peaks in the 31P, 29Si, and 23Na MAS NMR spectra show significant changes in the 
local environments of these elements, reflecting the influence of Mg2+ doping on the phase composition and atomic distribution. The 
formation of these magnesium phosphate secondary phases indirectly increases the concentration of Na+ by altering the Si/P ratio in 
the NASICON structure. However, the increase in Na+ concentration is not the primary reason for the enhanced ionic conductivity. 
The key factor contributing to the increased ionic conductivity is the improvement in the microstructure of the NMZSPx ceramics. 
SEM images show that appropriate Mg2+ doping significantly reduces the porosity of the ceramic samples and enhances the 
connectivity at the grain boundaries, facilitating easier Na+ transport. Specifically, x = 0.12 sample exhibits the densest microstructure, 
with good contact between grains and no noticeable defects, resulting in the highest ionic conductivity. However, excessive Mg2+ 
doping (x > 0.12) leads to the formation of more impurity phases and increased porosity, which hinders ion transport across the grain 
boundaries, resulting in a decrease in ionic conductivity. This suggests that while Mg2+ doping can improve the ceramics’ 
microstructure and reduce grain boundary resistance up to a certain point, excessive doping leads to the formation of impurity phases 
that impede ionic conduction. 

Conclusions  This study demonstrates that Mg2+ doping in Na3+2xMgxZr2–xSi2PO12 ceramics enhances ionic conductivity by 
improving the microstructure, particularly by reducing porosity and enhancing grain boundary connectivity. The optimal doping 
concentration of Mg2+ ions is found to be x = 0.12, which exhibits the highest ionic conductivity. However, excessive Mg2+ doping 
leads to the formation of sodium magnesium phosphate heterogeneous phases and increased porosity, which hinders ion transport and 
reduces the overall conductivity. The results also suggest that Mg2+ ions primarily influence the NMZSPx ceramics’ conductivity by 
modifying the microstructure and inducing the formation of impurity phases at the grain boundaries, rather than directly substituting 
for Zr4+ ions in the NASICON structure. These findings provide new insights into the role of Mg2+ doping in enhancing the ionic 
conductivity of NASICON-type solid-state electrolytes and highlight the importance of optimizing doping concentrations to balance 
the formation of impurity phases and the improvement of microstructural properties. 
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