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摘  要：全固态锂离子电池被认为是解决目前商用锂离子电池能量密度和安全性问题的理想替代品。符合实际需求的固体电

解质材料的开发是其应用的关键。最近，以 Li3InCl6 为代表的卤化物快离子导体由于展现出优异的性能，成为倍受人们关注

的一类极具潜力的新型固体电解质。然而，与 Li3InCl6 应用密切相关的一些问题仍不清楚，比如绝缘性、力学和热特性等，

尤其是高离子电导率的本质原因。利用第一性原理计算系统揭示了 Li3InCl6 的电子结构与热力学等基本物理特性和锂离子迁

移机理。研究结果发现，Li3InCl6 具有 4.71 eV 的宽带隙，低的弹性模量和高的 Pugh 比(2.09)，优于同类卤化物 Li3YCl6 和

Li3YBr6，表明其具有大的理论电化学窗口及杰出的机械特性。另外，通过对其缺陷类型的深入研究，发现 '
LiV – iLi• 缺陷既具

有 0.24 eV 的低形成能，又具有 0.26 eV 的锂空位迁移势垒，表明 '
LiV – iLi• 是 Li3InCl6 材料的主导缺陷类型，并且锂空位是主

导的载流子。这些结果为 Li3InCl6 材料的改善及应用提供了理论依据。
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锂离子电池是目前应用最广泛的二次电池，在

电动汽车、笔记本电脑和手机等储能领域得到广泛

应用[1]。但是目前商用锂离子电池普遍使用可燃性

的有机溶剂[2]，存在漏液、自燃等安全性问题[3]。且

随着航空航天、电动汽车等领域对更高能量密度需

求日益剧增，目前的商用锂离子电池已经无法满足

人们的需求。全固态锂离子电池具有能量密度高、

安全性能好等优点，成为解决目前锂离子电池问题

的理想方案之一[4–6]。然而，全固态锂离子电池还没

有达到应用的阶段，最关键的原因在于当下仍缺乏

既具有高锂离子电导率又具备良好稳定性的固体电

解质材料。因此，寻找一种性能优越的固体电解质

仍然是发展全固态电池的核心。 
大量的相关研究集中在氧化物固体电解质[7–12]

和硫化物固体电解质[13–17]。然而，这 2 类材料均无

法同时满足固体电解质所需的离子电导率和稳定

性。氧化物固体电解质材料虽然呈现出较高的稳定

性，但其室温离子电导率普遍偏低(<10–3 S/cm)，如

具有应用潜力的石榴石材料 Li7La3Zr2O12，其室温

离子电导率仅为 2.44×10–4 S/cm[12]，通过 Ga3+对 Li+

掺杂得到的Li6.55Ga0.15·La3Zr2O12室温电导率也仅为

1.3×10–3 S/cm[18]。另外，氧化物材料普遍具有高硬

度和脆性，一方面，易产生高的界面电阻，另一方

面，导致接触面上的电荷密度不均匀从而形成锂枝

晶。而且氧化物电解质的制备工艺复杂，成本昂

贵。与之相比，硫化物固体电解质展现出高的室

温离子电导率，如 2011 年Kamaya 等首次报道的

Li10GeP2S12(LGPS)型硫化物电解质，其离子电导率

高达 1.2×10–2 S/cm[14]，可与典型的商用锂离子电池

中使用的液态电解质相媲美。但是它存在严重的稳

定性问题，温度升高时会导致部分 LGPS 分解为

Li4P2S6，因此加热时其离子电导率会相应下降[15]。 
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此外，LGPS 还存在严重的电化学稳定性问题[19]，

其稳定的电化学窗口仅在 1.71~2.10 V 之间。另外，

LGPS 与金属锂接触也极不稳定，在电压高于 2.4 V
时该材料会分解为 P2S5、S 和 GeS2，并伴随着 Li
的脱出。因此，全固态锂电池的研究重点仍然是搜

索满足需求的固体电解质材料。 
与带 2 个单位负电荷的氧离子(O2–)和硫离子

(S2–)相比，负一价的卤素离子具有较大的半径、较

少的电荷数，理论上，卤素离子与 Li+离子具有更低

的库仑相互作用，从而有利于 Li+离子的迁移。因此，

理论上卤化物更具有作为固体电解质的潜力。事实

上，人们早在 20 世纪就发现了卤化物这些优点，并

且基于这些优点，研发了一系列的材料，但是受限

于当时的制作工艺，合成出的材料的室温电导率都

较低，在 10–6~10–5 S/cm 之间，不满足作为固体电

解质的要求，由此卤化物电解质材料的研究进展非

常缓慢。然而，最近，随着合成工艺和表征手段的

改进，重新合成的卤化物材料展示出了不一样的特

性。比如，Asanod 等[20]通过机械研磨法重新合成的

卤化物材料 Li3YCl6 和 Li3YBr6，室温离子电导率分

别达到了 0.51 mS/cm 和 1.7 mS/cm，比先前报道的

同类卤化物高了几个数量级，并展示出了良好的热

稳定性和化学稳定性。这一重大突破，使卤化物电

解质材料重新吸引了人们的目光。随后，一系列卤

化物超离子导体，如 Li3ErCl6[21]、Li3–xM1–xZrxCl6 
(M=Y，Er，In，Yb)[22–24]和 Li3HoBr6[25]，通过类似

的方法逐渐被开发出来。特别是，Li 等在 2019 年

采用了机械球磨法和一种简单的水介导策略均合成

了 Li3InCl6 (LInC)[26–27]，然后在 2021 年巧妙地开发

了一种通用的铵辅助方法来合成各种卤化物固体电

解质[28]。LInC 的成功合成既解决了卤化物普遍存在

的湿度敏感的问题，又实现了卤化物固体电解质大

规模制造的可能性。关于产业界关注的成本问题， 
最近，Wang 等成功合成了 2 6Li ZrCl 材料[29]，其离

子电导率为 0.81mS/ cm ，完美地继承了卤化物固体 
电解质的所有优势。此外，该材料的另一大亮点是低

成本，仅为 1.38 美元/m2，远远低于业界对固态电解

质成本的预期(10 美元/m2)。 
在所有的已知 Li3MX6(M 为 3 价金属，X 为卤

素)类卤化物固体电解质中，上述提及的 LInC 材

料，由于既展现了较高的本征室温离子电导率

(2.04 mS/cm)[26]，又解决了卤化物材料在空气当中

的湿度敏感性问题，成为大家关注的焦点。然而，

目前为止，与 LInC 材料应用密切相关的一些问题

仍悬而未决。比如，该材料的热力学等基本物理特

性仍不清楚。另外，根据实验表征结果，LInC 晶体

中[26]，Li 离子满占据在(002)平面的 4h 和 2d 的

Wyckoff 位，在完美晶体内没有 Li 离子的快速迁移

通道，是什么因素主导了 LInC 体相内的高离子电

导率，目前仍不十分清楚。基于此，本工作利用第

一性原理计算，系统研究了 LInC 材料的几何和电

子结构、力学、热力学等基本特性。并通过 LInC
中缺陷的系统研究，揭示了 LInC 中 Li 离子的迁移

机理。本工作的研究，为 LInC 类材料的性能改善

及应用提供了理论依据。 

1  方法 
本工作所有的计算都是基于密度泛函理论

(DFT)的第一性原理计算方法，并在 VASP(Vienna 
Ab initio Simulation Package)[30]软件包中实现。采用

投影缀加平面波(PAW)赝势描述离子实与价电子之

间的相互作用，展开平面波的截断能为 640 eV。采

用广义梯度近似(GGA)下的 Perdew-Burke-Ernzerh 
(PBE)交换关联泛函描述电子之间的相互作用[31]。

几何弛豫时，布里渊区的数值积分采用 Monkhorst- 
Pack 方法[32], k 点网格数为 3×2×3；电子结构计算

时，网格数为 5×3×5，对费米能级采用高斯展宽，

展开宽度取 0.2 eV。采用基于 Heyd-Scuseria-Erznerh 
(HSE06)[33]方法的杂化密度泛函计算体系的电子

结构和能带。晶胞内所有原子进行了完全弛豫，

自洽收敛精度为 10–5 eV/atom，离子间的相互作用

力不超过 0.01 eV/Å。此外，对于缺陷及 Li 离子

迁移势垒的计算，构造 2×1×2 的超胞，包含 24 个

Li、8 个 In 原子和 48 个 Cl 原子。采用爬坡弹性

带方法(CI-NEB)搜索 Li+的迁移路径，并计算迁移

势垒[34]。 

2  结果与讨论 
2.1  Li3InCl6的基态结构 

根据实验的 XRD 表征结果，首先构建了有着

C2/m 空间群的 LInC 完美晶胞，如图 1a 所示。在

LInC 晶格内，Cl 原子满占据 4i 和 8j 的 Wyckoff 位，

In 原子部分占据(001)平面内的 4g 位，Li 原子则满

占据(002)平面内的 4h 和 2d 位。由于 In 原子存在

部分占据，所以构建了所有可能的配置，并对所有

的配置进行了 DFT 结构弛豫。具有最低 DFT 能量

的配置作为 LInC 的基态结构，如图 1b 所示。该

结构弛豫后的晶格常数 a、b 和 c 分别为 6.63、
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11.34 Å 和 6.46 Å，α=γ=90°，β=112.0°，与实验值 相吻合。 
 

 

(a) Perfect unit cell structure                 (b) Ground-state structure 

图 1  Li3InCl6 的晶体结构 
Fig. 1  Li3InCl6 structure diagram 

 
2.2  Li3InCl6的电子结构性质 

固体电解质材料的性能是否优越，一个重要评

价指标就是电子绝缘，这与材料带隙大小直接相关。

该数值决定了电解质电化学窗口的理论大小。为了

准确获取 LInC 的带隙，采用杂化泛函方法计算了

LInC 的电子结构和能带，从而对其带隙进行评估，

具体结果如图 2 所示。计算结果显示，LInC 具有

4.71 eV 的间接带隙，其导带最低点和价带最高点分

别位于第一布里渊区的 Γ 点和 Z 点。价带顶主要来

源于 Cl–的贡献，而导带底则由 In3+占主导。一方面，

表明 LInC 具有大的理论电化学窗口，即理论上具有

良好的电化学稳定性，这与实验结果一致。这一特性

与许多已知固体电解质，特别是硫化物固体电解质形

成鲜明对比，后者通常具有较小的带隙，从而展现出

较差的电化学稳定性。另一方面，由 PDOS 可以发

现，Cl–优先失去电子，表明其在高压下首先被氧化，

In3+则优先被还原。因此，从电化学稳定性的角度来

看，LInC 是潜在的高性能电解质候选材料。 

 

图 2  Li3InCl6 的能带和部分态密度(PDOS) 
Fig. 2  Band gap and partial density of states (PDOS) of Li3InCl6 

2.3  Li3InCl6的力学性质 
力学性质对全固态电池的制造、操作，以及工

作性能等多个方面具有较大的影响。在制造过程中，

固体电解质需要实现并保持与电极的紧密接触，这

对提高界面相容性和降低界面电阻至关重要。通常

情况下，相对“较软”的固体电解质能够更好地与电

极保持良好的接触[35–36]。然而，关于卤化物电解质

力学性质的研究目前较为有限。为了获得 LInC 的

力学性质，首先基于胡克定律计算了 LInC 的各向

异性弹性常数(Cij)[37]，并列于表 1 中。根据 Born 准

则[38]和 Wu 等工作中给出的单斜晶系力学稳定性的

判据[39]，计算了 LInC 材料力学稳定性。 
基于上面获得的弹性常数，利用 Voigt-Reuss- 

Hill 方案[40]，计算了 LInC 的体积模量(B)、剪切模

量(G)、杨氏模量(E)和泊松比(υ )等，用来衡量 LInC
的硬度、刚度及延展性等力学性能，计算公式如下： 

( )V R
1
2

B B B= +  (1) 

V R
1 ( )
2

G G G= +  (2) 

再由体积模量和剪切模量计算： 
9

3
BGE

B G
=

+
 (3) 

3 2
2(3 )

B G
B G

υ −
=

+
 (4) 

计算的 LInC 各弹性模量也列于表 1 中。为了

深入理解这些参数的含义，在表 1 中也列出了以前报

道的常见的 Li3YCl6(LYC)[41] 、Li3YBr6(LYB)[41] 、

Li3OCl(LOC)[42]、Li7La3Zr2O12(LLZO)[43]和 Li10GeP2S12 

(LGPS)[44]固体电解质的各弹性模量。众所周知，制
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造高性能全固态电池的关键要求之一是固体电解质

应具有适中的硬度。一方面，需要能承受外部机械

冲击；另一方面，更重要的是，固体电解质应该在

内部或外部压力下仍与电极保持良好接触，这要求

电解质偏软。从表 1 可以看出，LInC 的 B 和 G 的

值与 LYB 非常接近，比 LYC 和 LGPS 的值都要小，

远小于 LOC、LLZO 的值。这表明，LInC 与 LYB

一样，最符合固体电解质对材料硬度的要求，其比

普遍认为具有较好机械性能的硫化物 LGPS 还要突

出。另外，根据表 1 中列出的 E 值，6 种材料按刚

度从高到低排序为 LLZO、LOC、LGPS、LYC、LInC、
LYB，并且 LInC 与 LYB 的数值非常接近。因此，

较低的 LInC 可能是更容易实现与电极更好接触的

电解质。 
 

表 1  计算的 LInC 的弹性常数与弹性模量 
Table 1  Calculated elastic constants and elastic modulus of LInC 

Material C11/C22 C33/C44 C55/C66 C12/C13 C15/C23 C25/C35 C46 B/GPa G/GPa E/GPa ν B/G 

LInC 35.97/21.52 49.14/8.22 11.06/2.82 5.26/8.86 9.70/8.83 1.72/6.45/ –3.35 14.71 7.05 18.24 0.29 2.09 

LYC 
       

22.5 15.03 36.89 0.23 1.5 

LYB 
       

12.63 7.32 18.4 0.26 1.73 

LOC 
       

51.36 38.25 91.93 0.2 1.35 

LLZO 
       

127.4 68.9 175.1 0.27 1.85 

LGPS 
       

30.36 14.35 37.19 0.3 2.12 

LInC is Li3InCl6. LYC is Li3YCl6. LYB is Li3YBr6. LOC is Li3OCl. LLZO is Li7La3Zr2O12. LGPS is Li10GeP2S12.  

力学性质的另一个重要指标是延展性。一般

来说，固体的延展性可以通过 Pugh 比值 B/G 来评

估[45]。高的 B/G(>1.75)表示材料表现出延展性，低

值(<1.75)则表示脆性。Pugh 准则已广泛应用于锂离

子电池的陶瓷材料中。对于表 1 中的电解质材料，

B/G 的计算值在 1.35~2.12 的范围内。LInC 的值为

2.09，大于 1.75，且接近 LGPS，比 LLZO 要大，说

明 LInC 材料具有良好的延展性，这对电池的循环

寿命及倍率性能非常有益。LOC、LYC 和 LYB 的值

都小于 1.75，特别是 LOC 仅为 1.35，表明这些材料

都比较脆，只能承受较小的热应力或塑性变形。由

此可见，LInC 材料具一定的柔软性及良好的延展

性，非常适合作为固体电解质。 
2.4  Li3InCl6的热力学性质 

动力电池的热性能对其应用也至关重要。良好

的电池导热系统可以在一定程度上抑制热失控，避

免电池的异常运行。了解和评估 LInC 的热导率对其

作为固体电解质的应用也至关重要。通常，使用 
Morelli和Slack 表达式[46]评估LInC的热导率 Lκ [47–48]： 

3
D

L 22 3
G

MA
n T

θ δ
κ

γ
=  (5) 

式中：n 是每个分子的原子数； δ [m]是一个原子

所占平均体积的立方根；M[kg/mol] 是所有组成

原子的平均原子量；T[K]为绝对温度；θD[K]是
声学德拜温度； γ 是声学 Grüneisen 参数，证实

与六配位结构的准谐波声子计算结果非常吻合；并 

且 2 3[W mol / (kg m K )]A ⋅ ⋅ ⋅ 是根据式(9)中的 γ 确定 
的系数。 
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v
v

v
v

γ
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 

+  
 

 (9) 

7 2

2

2.43 10
0.228 0.514

A γ
γ γ

×
=

− +
 (10) 

式中：kB[J/K]和 h [J·S]分别是玻尔兹曼常数和普朗

克常数；NA [L/mol]是阿伏伽德罗数；ρ [kg/m3]是原

始晶胞中的原子密度；M 是原始晶胞的总原子量；

vm [m/s]是平均声速；vl 和 vs 是纵波和横波速度；B
和 G 的单位是 Pa。 

首先，利用式(6)~式(10)，并结合表 1 中各弹性

模量，获得了计算热导率所需的速率和德拜温度，

具体结果如表 2 所示。为了便于比较，表 2 中也列

出了其他固体电解质的对应数据。从表 2 可以看

出，较高的弹性模量通常对应较高的声速。例如，
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具有较高体积模量(~ 30 GPa)和剪切模量(~ 14 GPa) 
的 LGPS 呈现出较高的声速。此外，表 2 还给出了

德拜温度(𝜃𝜃D)，它是决定材料热特性的重要参数。

所计算的 LInC、LGPS、LYC 和 LYB 的𝜃𝜃D 分别为

195、747、293 K 和 162 K。可以看出，𝜃𝜃D 的变化

趋势与弹性模量一致，即：LGPS > LYC > LInC > 
LYB。这些结果可以用离子间相互作用的强度来解

释，因为相互作用越弱，声速越低，从而导致德拜

温度降低[49]。 
 

表 2  声速、Grüneisen 参数和德拜温度 
Table 2  Speed of sound, Grüneisen parameter and Debye 

temperature 

Material v1/(m·s–1) vs/ (m·s–1) vm/ (m·s–1) γ  A×107 θD/K 

LGPS 11 185 6023 6724 1.75 3.11 747 

LYC 4191 2493 2760 1.39 3.25 293 

LYB 2541 1478 1640 1.47 3.21 162 

LInC 3064 1849 1849 1.73 3.11 195 

 
在表 2 的基础上，使用式(5)计算了 LInC、LYC、 

LYB 和 LGPS 的热导率( Lκ )。为了全面了解 Lκ 与温 
度的关系，还计算了 200~400 K 温度下的热导率， 
结果如图 3所示。从图 3可以观察到，所有材料的 Lκ  
值都随着温度的升高而降低。这种现象通常归因于

声子 Umklapp 散射的增加，即由晶格的非谐波效

应导致的散射增强[50]。另外，在选择的 4 种材料 
中，LYC 的 Lκ 值最大，其次是 LGPS，LInC 的热 
导率则最小。它们在室温(300 K)的热导率分别为

2.72 W/(m·K)(LYC)、2.48 W/(m·K)(LGPS)、 

 

图 3   200~400 K 范围内 LInC、LGPS、LYC 和 LYB 的热

导率 
Fig. 3  Thermal conductivities of LInC, LGPS, LYC and LYB 

in the 200–400 K range 

0.8 W/(m·K)(LYB)和 0.75 W/(m·K)(LInC)。这表明，

LYC 具有较好的导热性，LInC 则展现出低的热传导

性。因此，从导热性的角度看，与 LYC 和 LGPS 相

比，LInC 不能更有效地导热，不利于全固态电池在

工作时的及时散热，从而使全固态电池存在热失控

的风险。 
2.5  Li3InCl6的缺陷化学 

众所周知，快离子导体一般有高的缺陷浓度和

低的迁移势垒。Li 等用水相法制备的 LInC 室温离

子电导率高达 2.04×10–3 S/cm[26]，但是正如 2.1 部分

所阐述的，LInC 晶体中 Li 离子满占据在(002)平面，

没有天然的锂迁移通道，那么这类材料一定存在某

种缺陷导致了它的高室温离子电导率。因此，本部

分研究了 LInC 中的缺陷类型，主要考虑了孤立的

点缺陷和缺陷对 2 种类型。对于孤立点缺陷体 
系，主要考虑了孤立的 Li 空位缺陷( '

LiV )和孤立的 Li
间隙位缺陷( iLi• )。而对于缺陷对体系，根据合成

LInC 的反应物种类及反应过程，主要考虑了 Li 空
位( '

LiV )和 Cl 空位( ClV• )的肖特基缺陷对 '
LiV – ClV• ，

InCl3 过度溶解，造成 In 占 Li 位形成的 LiIn•• – '
LiV 缺

陷对，LiCl过度溶解，造成Li占 In位形成的 ''
InLi – iLi•

缺陷对，以及弗伦凯尔缺陷对 '
LiV – iLi•。缺陷反应

如下： 
'

Li Cl Li ClLi Cl V V LiCl× × •+ → + +  (11) 
'

3 Li Li LiInCl 3Li In 2V 3LiCl× ••+ → + +  (12) 
''

In i In 33LiCl In 2Li Li InCl× •+ → + +  (13) 
'

Li Li iLi V Li× •→ +  (14) 

首先研究孤立的 Li 空位缺陷 '
LiV 。由于在 LInC 

中，Li 占据 4h 和 2d 2 个 Wyckoff 位。因此，考虑

了 2 种锂空位，分别标记为 V1 和 V2，如图 4 所示，

V1位于 2d 位，V2 位于 4h 位。然而，通过 DFT 能

量计算发现，这 2 类体系的能量一致，如表 3 所示。

所以后续的研究只考虑了 1 种 Li 空位的情况。对于 
孤立 Li 间隙位缺陷 iLi• ，考虑了(002)和 (001) 
平面内的所有可能的 Li 间隙位，结构弛豫后发现

Li 只能稳定地待在 In 层的 2a 位和 4g 位，如图 4 标

记的 I1 和 I2所示。I1位于 4g 位，I2位于 2a 位。并

且这 2 个结构的能量也一致，如表 3 所示。 
接下来，进一步分析肖特基缺陷对 '

LiV – ClV• 。基

于不同的 '
LiV – ClV• 距离，构建 4 种不同的晶格位， 

分别标记为 N1、N2、N3、N4，即代表不同位置的

Li 空位，如图 5a 所示。通过计算得到 4 种体系结

构的能量，它们的相对能量列于表 3 中，其中缺陷 
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对距离为 '
LiV 和 ClV• 的距离。由表 3 可知，缺陷对最

近邻的 '
LiV – ClV• 构型(图 5a 中 N1 的构型)结构最稳

定，其能量比空位间距离最远的 '
LiV – ClV• 构型(图 5a 

中 N3 的构型)低了 0.29 eV。这一结果是合理的， 
因为 '

LiV – ClV• 的相互作用是库仑吸引力，随着缺陷对
'
LiV – ClV• 的距离增加，它们之间的库仑作用减弱。 

 
V represents the lithium vacancy structure, and I represents the lithium 
interstitial structure 

图 4  锂空位和锂间隙位的结构示意图 
Fig. 4  Schematic diagram of the structure of lithium vacancies 

and lithium interstitial sites  

表 3  6 种缺陷类型不同缺陷配置之间的能量差( E∆ ) 
Table 3  Energy difference of the six defect structures with 

different defect types ( E∆ ) 

Defect Type 
Defect 

Configuration 
Defect Pair 
Distance/Å 

E∆ /eV 

'
LiV  

V1 
 

0 

V2 0 

iLi•  
I1 

 
0 

I2 0 

'
LiV – ClV•  

N1 2.676 0 

N2 4.502 0.13 

N3 5.922 0.29 

N4 4.576 0.22 

LiIn•• – '
LiV  

A1 3.705 3.705 0 

S1 3.705 6.384 0.15 

R1 6.380 7.366 0.36 

''
InLi – iLi•  

A2 3.693 3.724 0 

S2 3.724 6.368 0.1 

R2 6.368 7.373 0.33 

'
LiV – iLi•  

I8 3.681 0 

I9 5.201 0.03 

I10 6.377 0.06 
 

 
(a) '

LiV – ClV•  defect                      (b) LiIn•• – '
LiV  defect  

 
(c) ''

InLi – iLi•  defect                   (d) '
LiV – iLi•  Frenkel defect  

图 5  4 种缺陷对结构 
Fig. 5  Four types of Defect pair structures 

 

对于其余的 3 类缺陷对，采用了与 '
LiV – ClV• 类似

的方法进行构建。就 LiIn•• – '
LiV 而言，固定 LiIn•• ，基于

2 个 '
LiV 间的不同位置构建了 3 种不同的晶格位：相 

邻位 A1、分离位 S1 和远离位 D1，如图 5b 所示。同 
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理，对于 ''
InLi – iLi• 缺陷对，同样固定 ''

InLi ，基于 2
个 iLi•的不同位置构建了 3 种不同的晶格位：相邻位 
A2(I5 和 I6)、分离位 S2(I4 和 I7)和远离位 R2(I3 

和 I4)，如图 5c 所示。对于弗伦凯尔缺陷对 '
LiV – iLi•，

也是固定 '
LiV ，基于不同的 iLi•位置构建了 3 种不同 

的晶格位，分别为 I8, I9 和 I10，如图 5d 所示。然后，

分别计算这些构型的能量，能量差也列于表 3 中。 
可以看到，这 3 类缺陷对与 '

LiV – ClV• 的结果一致，2 
个缺陷对距离最近的结构能量最低，随着 2 个缺陷

对的距离增加，它们之间的库仑吸引作用减弱，从

而能量升高。 
在得到了各缺陷类型的低能构型后，接下来，

根据式(15)计算了各缺陷的形成能： 

( )f 0i i iE E E nµ µ= − −  (15) 

式中：E 为缺陷体系的总能；E0 为完美晶胞的总能；

ni 为在构建缺陷类型时，已经移除(ni<0)或增加 
(ni>0)的第 i 种元素的原子个数； iµ 为第 i 种元素 
对应的化学势。 

基于缺陷形成能，根据式(16)[50–51]可以估算中

性缺陷状态 α 下的载流子浓度。 
( )f B[ / ]

sites( ) e E k Tn N αα −=  (16) 
式中： ( )fE α 为缺陷形成能；kB为玻尔兹曼常数；T 

为温度；Nsites 为单位体积内的缺陷位点数量。 
计算得到的形成能列于表 4 中。孤立 Li 空位的

缺陷形成能最高为 4.75 eV，而 4 类缺陷对的形成能

在 0.24~0.69 eV 之间，表明这些缺陷对都比 
较容易形成。另外， '

LiV – iLi•缺陷对的形成能最低， 
仅为 0.24 eV，说明该缺陷对最容易产生。对于孤立

的间隙 Li 缺陷，计算发现，其形成能为–1.43 eV，

表明在材料的合成过程当中，该缺陷会自发形成。

对于中性缺陷体系，利用式(16)估算了其浓度，也

列于表 4 中。由表 4 可知，弗伦凯尔缺陷对的浓度 
最高，为 2.06×1017cm-3，接下来依次是 LiIn•• – '

LiV 、
'
LiV – ClV• ，而 ''

InLi – iLi• 具有最低的缺陷浓度(5.62× 
109 cm–3)。缺陷浓度的结果表明，弗伦凯尔缺陷对

的影响占主导，而 Li 占 In 位的阳离子反占位缺陷

的影响几乎可以忽略。 

 
表 4  Li3InCl6 超胞中 6 种不同缺陷的缺陷形成能 

Table 4  Defect formation energies of six different defects in Li3InCl6 
Defect type iµ  type iµ /eV Ef/eV ( )n α / cm–3 

'
LiV  Li –1.91 4.75  

iLi•  Li –1.91 –1.43  
'
LiV – ClV•  LiCl –7.38 0.48 1.92×1013 

LiIn•• – '
LiV  LiCl, InCl3 –7.38, –12.18 0.44 8.70×1013 

''
InLi – iLi•  LinCl, InCl3 –7.38, –12.18 0.69 5.62×109 
'
LiV – iLi•    0.24 2.06×1017 

 
2.6  Li3InCl6缺陷体系的 Li 离子迁移 
2.6.1  孤立 '

LiV 体系中的 Li 离子迁移    为了分析
'
LiV 对 LInC 电导率的影响，从 '

LiV 低能结构出发，

沿着 a、b和 c方向选取了 3条可能路径研究了 '
LiV 中 

Li 离子迁移，分别标记为 P1, P2 和 P3，如图 6a 所

示。对于 ab 平面内的 P1 和 P2 路径，分别考虑了

八面体–八面体(O–O)和八面体–四面体–八面体

(O–T–O) 2 种迁移路径，计算结果发现，无论是 P1
还是 P2 路径，沿 O–T–O 的迁移势垒(0.17~0.21 eV)
都要明显小于沿 O–O 路径(0.31~0.34 eV)的，如图

6b 和图 6c 所示，这与以前对类似结构 LYB 的研

究结果一致[41]。所以，为了节约计算资源，我们后

面对 Li 离子沿 c 方向的迁移仅考虑了 O–T–O 
的路径。对 '

LiV 沿 c 方向的迁移行为，以 In 层同层 

的八面体位作为中间态，将 Li 从位置 4 迁移到位置

2，计算得到的迁移势垒为 0.35 eV，如图 6d 所示。 
这些迁移势垒数据表明， '

LiV 在 ab 平面内的迁移相 
对容易，沿 c 方向的迁移则由于 In 对 Li 的库仑排 
斥作用而变得困难，因此，在 '

LiV 体系中，Li 离子

具有在 ab 平面内的二维迁移通道。然而，由于 '
LiV 具

有高达 4.75 eV 的缺陷形成能，所以认为 '
LiV 缺陷对 

LInC 的体相离子电导率的贡献可以忽略。 
2.6.2   孤立 iLi•体系中间隙 Li 的迁移    选取 I2结

构来分析 iLi•对 LInC 电导率的影响。考虑了 iLi•在 
In 层平面内，迁移到 4g 位和近邻 2a 位 2 条路径，

分别标记为 P1 和 P2，如图 7a 所示。同理，每条路

径分别考虑了 O–T–O 和 O–O 2 种迁移过程，迁移

势垒显示在图 7b 中。结果也与前面一致，无论在
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P1 还是 P2 路径，沿 O–T–O 的势垒均小于沿 O–O
的，所以在后续缺陷体系中的迁移，仅考虑 O–T–O
路径。另外，对于 O–T–O 的低能通路，2 条路径的

迁移势垒在 0.48~0.56 eV 之间，均具有高的迁移势

垒。如此高的迁移势垒，是因为 Li 在迁移过程中，

需要穿过 2 个 In 之间的通道，在过渡态时，Li 和 In
的距离最近，受到 In 的库仑排斥最大，因此，势垒

高。由此可见，尽管 LInC 中间隙 Li 缺陷会自发形

成，但高达 0.48 eV 的迁移势垒说明间隙 Li 缺陷也

不是 LInC 中离子导的主贡者。 

 
(a) Migration paths in vacancy defect system          (b) Migration barriers along O–T–O in ab plane  

 
(c) Migration barriers along O–O paths in ab plane          (d) Migration barriers along c direction 

图 6  空位缺陷的迁移路径和沿 ab 平面内 O–T–O 的迁移势垒, O–O 的迁移势垒，以及沿 c 方向上的迁移势垒 
Fig. 6  Migration paths in vacancy defect system, and the migration barriers along O–T–O and O–O paths in ab plane, and the 

migration barrier along c direction 

 
(a) O–O                                       (b) O–T–O 

图 7   间隙 Li 缺陷体系中 Li 离子在 ab 平面以 O–O 路径和 O–T–O 路径的迁移势垒 
Fig. 7  Migration potential barriers of Li ions in the iLi•  defect system on the ab plane via O–O pathway and O–T–O pathway 

 

2.6.3  '
LiV – ClV• 缺陷对中的 '

LiV 迁移    为了研究
'
LiV – ClV• 缺陷对中 Li 离子的迁移行为，考虑了 '

LiV 对

体系电导率的影响。为了评估 '
LiV 对体系电导率的贡

献，需要获得 ClV• 缺陷周围 '
LiV 的迁移信息，为此首 

先在 ab 平面内 2 个附近的 Cl 空位周围的 Li 空位创

建了一个可能的低能迁移路径，如图 8a 所示。Li
空位在 LInC 晶格中的迁移遵循与相邻 Li+交换位置 

的路径， '
LiV 在四步迁移后移动到周期图像，即 '

LiV 的

迁移路径如下：初态 1 2 3, Initia( ) N NlN → → →  

4N →终态(Final)。对应的迁移势垒为 0.34 eV，如

图 8b 所示。迁移数据表明， ClV• 对 '
LiV 的束缚作用相

对较弱，使得 '
LiV 能够较为容易地离开晶格位点。结合

上述 '
LiV – ClV• 体系 0.48 eV 的缺陷形成能发现， '

LiV – 

ClV• 缺陷对LInC 的体相离子电导率的贡献不可忽略。 



第 53 卷第 7 期 仇家豪 等：卤化物固体电解质 Li3InCl6 的基本特性及 Li 离子迁移机理的第一性原理计算 · 1839 · 

 
(a) Low energy barrier migration path                     (b) Migration energy barrier 

图 8  '
LiV 在 '

LiV - ClV• 缺陷中的低势垒迁移路径和迁移势垒 
Fig. 8  Low energy barrier migration path of '

LiV  and  the corresponding migration energy barrier in '
LiV - ClV•  system 

 
2.6.4  LiIn•• – '

LiV 缺陷对中 '
LiV 的迁移    与 '

LiV – ClV•

缺陷体系类似，低能结构 A1 中的 '
LiV 被选为初始位 

置，设计了一条迁移路径。为简化迁移过程，固定 
2 个 '

LiV 中的一个(图 9a 中的 V3)，另一个 '
LiV 在体相

中进行迁移，如图 9a 所示。具体而言，第 2 个 '
LiV 在

LiIn•• 周围按照以下路径迁移：初态 1 4 5(A ) V V→ →  
→末态(A1)。该路径对应的迁移势垒为 0.28 eV， 
如图 9b 所示。该迁移势垒较 '

LiV – ClV• 缺陷类型的 '
LiV  

的迁移势垒更低，而且其缺陷形成能(0.44 eV)也 
低于 '

LiV – ClV• 体系，表明 LiIn•• – '
LiV 缺陷对 LInC 的离

子导的贡献不可忽略，而且要大于 '
LiV – ClV• 的贡献。 

2.6.5  iLi• 在 ''
InLi – iLi• 缺陷对情况下的迁移    当 

锂占据 In 位时，为维持电荷中性，会形成 2 个锂间

隙位。为便于分析锂间隙位的迁移过程，固定其中

一个锂间隙位，使另一个在体相中迁移，如图 10a
所示。研究发现，锂间隙位在围绕 In 的锂周围迁 

 
 (a) Low energy barrier migration path                         (b) Migration energy barrier 

图 9  '
LiV  在 LiIn•• - '

LiV 缺陷中的低势垒迁移路径和对应的迁移势垒 
Fig. 9  Low energy barrier migration path of '

LiV  and the corresponding migration energybarrier in LiIn•• – '
LiV  defect pair system 

 

 (a) Migration path                            (b) Migration energy barrier 

图 10  iLi• 在 ''
InLi - iLi• 中的迁移路径和迁移势垒 

Fig. 10   Migration path and migration barrier of iLi•  in ''
InLi – iLi• system    
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移时，迁移势垒较小，仅为 0.15 eV。然而，要形

成一条完整的迁移路径，锂间隙位必须穿过 2 个 In
之间，此时势垒显著增大，达到 0.67 eV，如图 10b
所示。In 对 Li 的库伦排斥是导致 Li 无法穿过 
该区域的原因。因此， ''

InLi – iLi•对 LInC 的电导率 
的贡献较小。 
2.6.6  '

LiV – iLi•缺陷对中 Li 离子的迁移    '
LiV – iLi•  

缺陷对包含 2 种载流子：与 Li 同层的锂空位和与 In
同层的锂间隙位。分别对这 2 种载流子进行分析。对

于锂空位的迁移，固定锂间隙位后，在体相中确定 

了一条可能的迁移路径：初态 1 2 3 4(F ) F F F→ → → →  
终态，如图 11a 所示。该路径对应的迁移势垒为 
0.26 eV，如图 11b 所示。对于锂间隙位，固定锂空

位后，确定了锂间隙位可能的迁移方向，如图 11c 所
示。其对应的迁移势垒显示在图 11d 中，高达 0.44 eV
的迁移势垒表明，Li 在 In 层中的迁移极为困难。因

此，对于弗伦凯尔缺陷对类型，锂空位对锂离子迁

移的贡献最大。并且，结合其低的形成能(0.24 eV)， 
可以发现， '

LiV – iLi•缺陷对 LInC 的电导率贡献最大， 
应该是该材料产生高离子电导率的主因。 

 
 (a) Low energy barrier migration path of '

LiV              (b) Migration energy barrier of '
LiV   

 
(c) Low energy barrier migration path of iLi•  in '

LiV – iLi•     (d) Migration energy barrier of iLi•  in '
LiV – iLi•  

图 11  '
LiV 和 iLi• 在 '

LiV – iLi• 缺陷的中低势垒迁移路径， '
LiV 和 iLi• 的迁移势垒 

Fig. 11  Low energy barrier migration path of '
LiV  and iLi•  in '

LiV – iLi• , and migration barrier of '
LiV  and iLi•  

 

3  结论 
利用第一性原理计算方法系统研究了 LInC 的

基本特性和 Li 离子迁移机理。结果表明，Li3InCl6

有着 4.71 eV 的宽带隙，证实了其具有高的理论电

化学窗口，并且具有较小的弹性模量及较大的

Pugh 比(B/G)，进一步证实了其良好的力学稳定性

和延展性。 
通过对 LInC 的缺陷类型及各缺陷下 Li 离子的 

迁移机理研究发现，一方面，孤立的 iLi•有着–1.43 eV 
最低的形成能，从能量的角度表明其能自发形成， 

'
LiV – ClV• 、 LiIn•• – '

LiV 、 ''
InLi – iLi•和 '

LiV – iLi•四种缺陷对 
的形成能在 0.24~0.69 eV 之间，如此低的形成能表

明这些缺陷对都可能形成，并且有着 0.24 eV 形成 
能的 '

LiV – iLi•弗伦凯尔缺陷对，是 4 种中性缺陷体系 
中最易形成的。另一方面，通过 Li 离子的迁移势垒

计算发现，尽管间隙 Li 有着最高的缺陷浓度，但其

高达 0.48 eV 的迁移势垒，表明了其对 LInC 离子电 
导率的贡献可以忽略。 '

LiV – iLi•缺陷对中 Li 空位低 
至 0.26 eV 的迁移势垒，证实了其是 LInC 中主导

的缺陷类型，而 Li 空位是其高体相电导率的主导

载流子。 
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Extended Abstract 
Introduction  Lithium-ion batteries are currently the most widely used secondary batteries, extensively applied in electric vehicles, 
laptops, and smartphones. However, commercial lithium-ion batteries generally use flammable organic solvents, which pose safety 
issues such as leakage and self-ignition. As the demand for higher energy density grows in fields like aerospace and electric vehicles, 
the existing commercial lithium-ion batteries cannot available. All-solid-state lithium-ion batteries (ASSLBs) with a high energy 
density and a good safety become one of the ideal alternatives to address the issues of the existing lithium-ion batteries. However, the 
bottleneck for ASSLB applications is the lack of solid electrolyte (SE) materials with a high ionic conductivity and a good stability 
simultaneously. Recently, a novel class of revived ternary halide SEs represented by Li3InCl6 (LInC) has attracted much attention due 
to their high room temperature ionic conductivity, high oxidative stability, compatibility with high voltage cathodes, and particularly 
high humidity stability. However, there are still some application-related issues regarding LIC that remain unclear, such as 
mechanical and thermal properties, especially the Li-ion migration mechanisms. First-principles calculations can reveal the 
underlying mechanisms in an atomic scale, compared to experimental methods.This paper was to evaluate the fundamental physical 
properties required for LInC as a SE material and reveal the main factors for high ionic conductivity, thus providing methods for the 
improvement and application of LIC SE. The geometric and electric structure, mechanical and thermal properties, defect chemistry, 
and Li-ion migration mechanism of LIC were investigated, and the findings indicated that LIC could be used as a promising SE 
material for ASSLBs.   

Methods  In this work, all the calculations were performed by first-principles methods based on density functional theory (DFT) 
implementing in a software named VASP (Vienna Ab initio Simulation Package). The interaction between ion cores and valence 
electrons was described by Projector-Augmented Wave (PAW) with a plane wave cutoff energy of 640 eV. The exchange-correlation 
functional was described by the Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) functional within the Generalized Gradient Approximation (GGA). 
During geometry relaxation, the numerical integration over the Brillouin zone was performed by the Monkhorst-Pack method with a 
k-point grid of 3×2×3; for electronic structure calculations, the grid is 5×3×5, and a Gaussian smearing was applied to the Fermi level 
with a width of 0.2 eV. The electronic structure and band structure of the system were calculated by hybrid density functionals based 
on the Heyd-Scuseria-Ernzerhof (HSE06) method. All atoms within the unit cell were fully relaxed with a convergence criterion of 
10–5 eV/atom, and the interatomic forces were less than 0.01 eV/Å. In addition, for the calculation of defects and Li ion migration 
barriers, a supercell of 2×1×2 was also constructed, containing 24 Li, 8 In, and 48 Cl atoms. The Climb Image Nudged Elastic Band 
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(CI-NEB) method was used to search for the migration path of Li+ and to calculate the migration barrier. 

Results and discussion  We modeled LInC crystal based on the XRD experimental data. LInC unit cell with C2/m space group 
exhibits the lattice constants (i.e., a = 6.63 Å, b = 11.34 Å, c = 6.46 Å, α = γ = 90°, and β = 112.0°), which are in good agreement with 
the experimental data. All Cl atoms fully occupy the 4i and 8j Wyckoff sites, In atoms partially occupy the 4g site within the plane 
(001), and Li atoms fully occupy the 4h and 2d sites within the plane (002). The band structure illustrates LIC with a bandgap of 4.71 
eV, indicating a great theoretical electrochemical window. Furthermore, DFT calculations demonstrate that LInC possesses low 
elastic moduli with B=14.71 GPa, G=7.05 GPa, and E=18.24 GPa, which is smaller than those of Li10GeP2S12 (LGPS) and Li3YCl6 
(LYC), and exhibits a high Pugh ratio (i.e., B/G=2.09), indicating its favorable mechanical properties and ductility. LInC can be 
suitable as a solid electrolyte for all-solid-state batteries. The defect chemistry and Li-ion migration of LInC show that although 
isolated i

'Li  with a formation energy of –1.43 eV can form spontaneously, i
'Li  migration barriers as high as 0.48 eV indicates 

that the contribution of i
'Li  to the conductivity of LInC is negligible. Similarly, despite presenting a low migration barrier of 

0.17 eV in ab plane, isolated '
LiV  has a high formation energy of 4.75 eV, indicating a negligible contribution to conductivity of 

bulk LInC. For four considered neutral defect pairs, the defect formation energies and Li-ion migration barriers follow an order of 
'
LiV – i

'Li  (0.24 eV) < '
Li LiIn V -  (0.44 eV) < '

Li ClV V-  (0.48 eV) < ''
In iLi Li-  (0.69 eV) and '

Li iV Li-  (0.26 eV) < '
Li LiIn V -  

(0.28 eV) < '
Li ClV V-  (0.34 eV) < ''

In iLi Li- (0.67 eV), respectively. The results indicate that Frenkel defect pair '
Li iV Li-  is the 

dominant defect type, playing a critical role in the high ionic conductivity of LInC. The contribution of '
Li LiIn V -  and '

Li ClV V-  
defect pairs to the ionic conductivity of LInC bulk is also not negligible. This work provides valuable insights for evaluating LInC as 
SE material, and elucidates some dominant factors for a high ionic conductivity of LInC. 

Conclusions  This work systematically investigated the basic properties and Li-ion migration mechanisms of LInC by 
first-principles calculation methods. The results showed that LInC had high theoretical electrochemical window as well as good 
mechanical property and ductility. Furthermore, the '

Li iV Li-  Frenkel defect pair with the low formation energy of 0.24 eV 
presented a low '

LiV  migration barrier of 0.26 eV, confirming that it could be the dominant defect type in LInC, and Li vacancies 
were the predominant carriers in LInC bulk. The findings of this work could provide a theoretical basis for the modification and 
application of LInC materials.  

 

Keywords  all-solid-state lithium-ion batteries; halide solid electrolytes; physical property; migration mechanism; first-principles 
calculations 

 

 




