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摘  要：基于簇阴离子的反钙钛矿超离子导体由于其在可充电电池固态电解质中的应用前景而引起了人们的兴趣。但是，

对其安全性和稳定性至关重要的热力学性能关注甚少。采用第一性原理计算系统地研究了反钙钛矿型 X3OBH4(X=Li, Na)
材料的电子结构、相稳定性、电化学稳定性、界面兼容性、机械性能和离子输运性质。计算结果表明，X3OBH4(X=Li, Na)
在 0 K 下是热力学亚稳态且宽带隙的电子绝缘体，其在高压下是不稳定的。然而，相应的分解产物 XBH4(X=Li, Na)具有宽

的电化学稳定窗口，可以保护固态电解质。此外，X3OBH4(X=Li, Na)的低迁移势垒分别为 0.34 eV 和 0.35 eV，室温离子电

导率可达 104 S/cm。超卤素的旋转促进了锂/钠离子的运动，从而提高了其离子电导率。这些发现为进一步设计高性能固态

电解质提供了理论指导。 
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全固态电池是最有希望取代锂离子电池的储

能设备之一。由于固态电解质的相对惰性，取代了

锂离子电池中易燃且易挥发的有机电解质，因此固

态电池比锂离子电池具有更高的能量密度和安全

性[1]。虽然固态电解质和有机电解质的化学性质大

不相同，但基本要求是相似的，固态电解质需要满

足的基本性质[2]：1) 具有电子绝缘性；2) 具有足

够大的离子电导率以实现高功率输出；3) 与电极材

料在化学上兼容；4) 具有足够宽的电化学窗口以覆

盖电池的工作电压。目前已经报道了许多种类的固

态电解质材料，包括氧化物、硫化物、卤化物、硼

氢化物和磷酸盐等，其中每一类材料都有优缺点。

例如，锂基卤化物和硫化物固态电解质具有高离子

电导率但电化学窗口很窄，它们对锂金属负极不稳

定。氧化物固态电解质与电极的界面相容性较差，

锂枝晶在氧化物中沿晶界快速生长。因此，要进一

步开发出更高能量密度、更长循环寿命和更高安全

性的全固态电池，必须设计出综合性能优异的固态

电解质材料。 
近年来，研究人员报道了一类新的富锂(钠)反

钙钛矿离子导体具有高离子电导率、低电子电导率、

宽电化学窗口、良好的界面兼容性和机械性能以及

环境友好等优点，这引起了极大关注[3–4]。反钙钛矿

ABX3 具有立方结构，其中 X 为一价阳离子，B(负
二价)和 A(负一价)为阴离子。A 阴离子位于 ABX3

立方结构的中心，该立方结构的三维骨架由 BX6

八面体组成。B 在八面体的中心，也是立方结构的

顶点。由于反钙钛矿材料具有独特的结构特征，可

以在 X、B 和 A 位点进行取代或掺杂，这有利于其

性质的灵活调控。目前，反钙钛矿材料的研究主要

集中在理论研究和实验合成的几种富锂(钠)反钙

钛矿体系上[5]。这些反钙钛矿材料对碱金属离子

具有高离子导电性和大带隙。Zhao 等 [6]报道了

Li3OCl 在室温下的离子电导率为 0.85×10–3 S/cm， 
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迁移势垒为 0.26 eV。通过卤素原子混合，Li3OCl0.5Br0.5

中离子电导率提高到 1.94×10–3 S/cm，相应的迁移

势垒降低到 0.18 eV。随后，Chen 等[7]采用第一性

原理计算分析预测了反钙钛矿 Li3OA(A=Cl，Br)在
室温下相对于 Li2O 和 LiA 是亚稳的，并发现了一

种具有极低迁移势垒的间隙哑铃输运机制。同时，

反钙钛矿 Li3OCl1−xBrx 的出现也启发了钠基类似物

的研究。2015 年，反钙钛矿 Na3OA(A=Cl，Br 和 I)
在实验上成功合成，且具有低熔点(～250 ℃)。遗

憾的是，Na3OA 的最佳离子电导率在 200 ℃时为

1.9×10−3 S/cm，室温下为 10−6～10−7 S/cm，远低于

锂基类似物的离子电导率，无法满足固态电池电

解质应用要求(>10−4 S/cm)[8]。虽然结构优化后的

离子电导率仍然很低，但这表明 Na3OA 具有较高

的结构耐受性，可能存在化学成分调控对离子电导

率的影响。 
理论上已经预测了在 A 位取代阴离子簇的富

锂反钙钛矿，它们具有低活化能和高离子电导率。

基于以下考虑，BH4、AlH4 和 BF4 等超卤素簇阴离

子是取代卤素提高离子电导率的潜在选择[9]：1) 与
卤素具有相似的化学性质；2) 更大的通道尺寸具有

更大的半径；3) 簇阴离子的旋转运动促进 Li+/Na+传

导(“桨轮”效应)。Fang 等[10]设计了一组基于簇阴离

子的富锂反钙钛矿，包括 Li3OBH4, Li3O(BH4)0.5Cl0.5, 
Li3SBF4 和 Li3O(BF4)0.5Cl0.5，证明了簇阴离子的热

激发振动模式和由大簇与小卤素阴离子混合产生

的大通道可以实现锂离子的快速迁移。其中

Li3OBH4 和 Li3O(BH4)0.5Cl0.5 的室温离子电导率都

约为 10–4 S/cm，迁移势垒为 0.3 eV；Li3SBF4 的离

子电导率为 1.4×10–3 S/cm，迁移势垒为 0.21 eV；

而 Li3O(BF4)0.5Cl0.5 的离子电导率为 1.9×10–2 S/cm，

更低的迁移势垒为 0.176 eV。虽然关于簇阴离子的

富锂反钙钛矿材料的实验报道很少，但是最近有研

究报道了簇阴离子的富钠反钙钛矿材料的实验结

果。Sun 等[9]通过固相反应成功合成了反钙钛矿结构

Na3OBH4，在室温下的离子电导率为 4.4×10−3 S/cm 
(328 K 的离子电导率为 1.1×10−2 S/cm) ，比

Na3OA(A=Cl, Br)高出约 5 个数量级。中子衍射结果

和理论计算表明，BH4 簇阴离子的旋转有利于钠离

子的迁移。此外，研究人员采用密度泛函理论(DFT)
预测了一些簇阴离子基反钙钛矿超离子导体具有

低活化能和高离子电导率的特性[11−12]。因此，结构

调控是提高反钙钛矿材料离子电导率的一种有效

方法。然而，据我们所知，目前还没有关于反钙钛

矿 X3OBH4(X=Li, Na)材料的相稳定性、电化学稳定

性和界面兼容性的理论研究。 
本工作采用第一性原理计算研究了反钙钛矿

X3OBH4(X=Li, Na)材料的电子结构、相稳定性和电

化学稳定性、界面反应性、机械性能和离子输运机

理。首先，讨论了构建多组分相图来评估所研究材

料的内在热力学和化学稳定性(对锂/钠金属负极)。
基于电子能带结构和锂 /钠巨电位相图，评价了

X3OBH4(X=Li, Na)在外加电位作用下的电化学稳

定性。其次，通过计算弹性常数来研究 X3OBH4 

(X=Li, Na)的力学特性。计算出的剪切模量可以与

材料防止形成锂/钠枝晶的能力联系起来。最后，计

算研究了 X3OBH4(X=Li, Na)的离子运输路径和迁

移势垒，揭示其高离子电导率与 BH4 阴离子的旋转

有关。本工作计算 X3OBH4(X=Li, Na)的热力学稳定

性和离子输运性质的方法都已程序化，可以用于指

导高性能固态电解质的设计。 

1  方法 
基于 DFT 的所有计算都是在广义梯度近似

(GGA)方法下使用Perdewe–Burkee–Ernzerhof (PBE)
交换关联泛函进行的，同时采用投影缀加波(PAW)
来描述电子与离子之间的相互作用[13]，该计算方

法是在第一性原理计算软件包 Vienna Ab-initio 
Simulation Package (VASP)中实现的[14]。平面波的

截断能设为 520 eV。晶体结构经过完全弛豫，直到

每个原子力和能量的收敛标准分别小于 0.02 eV/Å
和 10–5 eV。 

为了开发和设计高性能固态电解质材料，本课

题组建立并发布了电化学储能材料设计平台

(bmaterials.cn)[15]。该平台旨在解决多学科协作中数

据、算法和工具复杂性与高学习成本问题[16−17]，围

绕新材料研究活动的各个环节，通过模块化、易扩

展和控制流与数据流解耦的工作流系统，为不同角

色的研究人员(如材料计算用户、材料专家、组件开

发者和平台资源管理者)提供用户友好的多层次扩

展接口服务，降低计算资源集成的难度和人员协作

的学习成本，促进各学科研究人员共同参与材料研

究活动，构建一个开放、友好、互利共生的新材料

研发生态环境。平台目前集成了组内自研的多尺度

计算工具，包括离子通道筛选(BVSE程序[18]、CAVD
程序[19]等)、构型筛选(EICE 程序[20]、无机–聚合物

复合固体电解质离子电导率计算程序[21])、基于蒙

特卡罗模拟的离子导体热力学与动力学特性计算
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程序[22]、相图构建(ESW 程序)[23]和晶体结构识别

(ACSI 程序)[24]，以及离子输运特性[25]、电化学窗

口[26]、材料构效关系和材料原型数据与知识库供用

户搜索下载。 
利用该平台，首先通过测定所有 X–O–B–H 

(X=Li, Na)化合物的组分–能量坐标的凸包，构建了

0 K 时 X–XBH4–O2 相图。所有相的形成能都是基于

DFT 计算的，并通过公式中的原子数进行归一化。

利用归一化的形成能，在组合空间中寻找凸包能

(Ehull)来评估 X3OBH4(X=Li, Na)材料的相稳定性。

其次，对于材料的电化学稳定性，利用锂(钠)巨电

势相图计算 X3OBH4(X=Li, Na)固体电解质对电极

的电化学窗口[27]。在此方法中，X3OBH4(X=Li, Na)
的巨电势： 

[ , ] [ ] [ ]xx xc E c n c     (1) 
式中：c、E[c]、nx[c]和x 分别为固态电解质材料的

成分、DFT 总能量、组分 c 的 x 浓度和 x 化学势(x= 
Li, Na)。 

同时，采用 Richards 等[28]之前报道的计算方法

评估 X3OBH4(X=Li, Na)固态电解质与正极材料的

化学稳定性，最低反应能量E 由产生最大反应驱

动力的混合比例 x 来决定，即： 

 
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式中：E[cca thode]和
3 4X OBH[ ]E c 分别为正极材料和 

X3OBH4(X=Li, Na)的 DFT 能量；Epd 为化学反应相

平衡的生成物 c 对应的 DFT 能量；x 为正极材料与

X3OBH4 的混合比例。 
为了分析 X3OBH4(X=Li, Na)中的离子输运机

制，可以结合键价和计算(BVSE)和第一性原理轻

推弹性能带(CI-NEB)方法来研究锂 /钠离子扩散

通道和迁移势垒。锂/钠离子在 X3OBH4(X=Li, Na)
中的离子电导率和扩散系数分别通过式(3)和式(4)
获得[29]： 
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式中：n、Z、l、Ea、T、kB 和 v 分别为单位体积

内可移动离子的数目、离子的整数电荷(Z=1)、离

子迁移距离、迁移势垒、温度、Boltzmann 常数

和频率(1013 Hz)。 

2  结果与讨论 
2.1  原子结构和电子性质 

如图 1 所示，X3OBH4(X=Li, Na)的晶体结构为

典型的反钙钛矿 X3BA，其中 A、B 和 X 位点分别

被 BH4 团簇、O 和碱金属 X(X=Li, Na)原子占据。

每个 O 原子位于角 Li(Na)连接的 Li6(Na6)八面体的

中心，BH4 封装在八面体之间。X3OBH4(X=Li, Na)
均为立方晶系，空间群 3Pm m ，单胞结构由 3 个

Li 或 Na 原子，1 个 O 原子，1 个 B 原子和 4 个      
H 原子组成。原子结构经过充分优化后，Li3OBH4

的晶格常数为 a=b=c=4.01 Å；而 Na3OBH4 的晶格

常数 a=b=c=4.60 Å，与 Du 等[30]的实验值符合较好，

误差值在 2%以内。B—H 键的长度为 1.05～1.29 Å，

与 NaBH4 和 LiBH4 中的 B—H 键的长度一致[31–32]。 
 

 
(a) Li3OBH4 (b) Na3OBH4 

图 1  X3OBH4(X=Li, Na)固态电解质的 2×2×2 超胞晶体结构

图，单胞以 BH4位点为中心，OX6构成八面体部分 
Fig. 1  Crystal structure of 2×2×2 supercell of X3OBH4(X=Li, 

Na) solid electrolyte with BH4 site as the center and 
OX6 as the octahedral part 

 
表 1 列出了每个原子周围的 Bader 有效电荷。

对于 Li3OBH4 化合物，Li、O、B 和 H 原子的 Bader
电荷分别为+0.88、–1.67、+1.64 和–0.65。而对于

Na3OBH4 化合物，Na、O、B 和 H 原子的 Bader 电
荷分别为+0.82、–1.53、+1.64 和–0.64。此外，电

子从 X(X=Li, Na)原子转移到 O 原子，从 B 原子转

移到H原子，BH4基团总共从X—O框架中获得0.98
和 0.93 个电子。这一结果与 BH4 簇是一种具有更

强的接受电子能力的超卤素相一致。因此，X3OBH4 

(X=Li, Na)的化学组成可以认为是 2 部分：带正电

的 X—O 主体晶格和[BH4]−的超卤素簇阴离子。 
对于一种有前途的固态电解质，必须高度保证

电子绝缘，以消除电解质内部的电子输运。计算了

X3OBH4(X=Li, Na)的电子能带结构和态密度(DOS)
来评估其电子绝缘性能。考虑到 GGA–PBE 交换相

关泛函低估了 HOMO–LUMO 隙，为了获得更精确

的电子带隙，电子能带结构计算采用高级的 SCAN 
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meta–GGA 泛函[33]。由图 2 可见，Li3OBH4 的间接

带隙为 4.93 eV，其价带最大值(VBM)和导带最小值

(CBM)分别位于第一布里渊区的 Q 点和 F 点。而

Na3OBH4 的直接带隙为 3.02 eV，其价带最大值

(VBM)和导带最小值(CBM)均为位于第一布里渊区

的 G 点。通常认为价带最大值(VBM)和导带最小值

(CBM)是固态电解质氧化还原电位的上界。此外，

固体电解质界相(SEI)和最优的包覆层或钝化层可 

表 1  通过 DFT 计算获得 X3OBH4(X=Li, Na)的优化晶格参

数(a, b, c, α, β, γ)以及括号中的 X 射线衍射数据和

Bader 电荷分析 
Table 1  Optimized lattice parameters (a, b, c, α, β, γ) of 

X3OBH4(X=Li,Na) are obtained by DFT 
calculation along with the X-ray diffraction data 
in parentheses and Bader charge analysis  

System Lattice parameters Bader charge 
Li3OBH4 a=b=c=4.01 Å 

α=β=γ=90° 
Li (+0.88) 
B (+1.64) 

O (–1.67)
H (–0.65)

Na3OBH4 a=b=c=4.60 Å (4.63 Å)[9] 
α=β=γ=90° 

Na (+0.82) 
B (+1.64) 

O (–1.53)
H (–0.64)

 

 
(a) Li3OBH4 

 
(b) Na3OBH4 

图 2  X3OBH4(X=Li, Na)材料的电子能带结构与态密度(其
中红色虚线代表 Fermi 能级) 

Fig. 2  Electron band structure and state density of X3OBH4 

(X=Li, Na) materials (Red dashed lines represent 
Fermi levels) 

以在更宽的电化学窗口内增强固态电解质的电化

学稳定性。大带隙意味着 X3OBH4(X=Li, Na)是可以

忽略电子导电性的绝缘体，可以确保宽的电化学窗

口，可以有效地阻止电子泄漏，防止电极腐蚀。 
2.2  电化学稳定性 

同时，材料的相稳定性是材料设计中普遍考虑

的因素，用来评价材料实验合成的可行性和复杂程

度。如图 3a 和 3c 所示，基于 DFT 计算的能量分别

构建了 Na–NaBH4–O2 和 Li–LiBH4–O2 相图，通过

计算X3OBH4(X=Li, Na)化合物的凸包能量(Ehull)来评

估它们的相稳定性。计算获得 Li3OBH4 和 Na3OBH4

的 Ehull 分别为 52.4 meV/atom 和 110.7 meV/atom，

表明 X3OBH4(X=Li, Na)在 0 K 时是热力学不稳定

的。由于 Ehull 值相对较小，因此可能通过外部条件

(如高温、高压和高熵等)的调控来稳定化合物。Sun
等 [9] 已经通过简单的固相反应成功地合成了

Na3OBH4，利用固体核磁共振(NMR)和 X 射线衍射

(XRD)证实 Na3OBH4 结晶成立方反钙钛矿结构，且

无畸变。此外，通过第一性原理计算获得的固态电解

质亚稳相，如 Li2OHCl (10 meV/atom)[27]，Li7P3S11 
(27 meV/atom)[34]，Li6PS5Cl (21 meV/atom)[35]和

Li10GeP2S12 (25 meV/atom)[36]，这些固态电解质在实

验上都已经被成功合成。 
然后，通过构建锂(钠)巨电位相图来评估材料

的电化学稳定性。这种方法以前应用于几种氧化物

和硫化物，其中一些预测后来得到了实验验证[37]。

当固体电解质与电极接触时，它们之间良好的电化

学稳定性是实现固态电池低阻抗和长循环寿命的

关键。在放电过程中，锂(钠)化学势从阳极向阴极

逐渐减小，固体电解质在阳极附近发生还原，在阴

极附近发生氧化，形成 SEI 层。稳定的钝化 SEI 层
对防止固体电解质进一步分解和减少空间电荷层

起着至关重要的作用。利用式 (1)，基于构建的

X–O–B–H 四元体系的锂(钠)巨电位相图，DFT 计算

得到的 X3OBH4(X=Li, Na)在锂化/脱锂化过程中的

电压分布和相平衡，如图 3b 所示。可以观察到，

当氧化电压高于 0.93 V 时，Li3OBH4 会被氧化成

LiHO、LiBH4 和 Li3BO3 相。另一方面，当还原电

压低于 0.53 V 时，Li3OBH4 会发生还原反应，其被

锂化并分解为 Li(BH)6、Li3BO3 和 LiH 产物。类

似地，当氧化电压高于 0.41 V 时，Na3OBH4 将被

氧化成 Na3BO3、NaHO 和 NaBH4 产物(见图 3d)。
而 Na3OBH4 在 0 V 时对钠金属在热力学上是稳定

的，因此被认为与钠金属负极接触是稳定的，可以
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用作潜在的钠金属负极保护层。计算获得 X3OBH4 

(X=Li, Na)的电化学窗口范围分别为 0.53～0.93 V
和 0～0.41 V (表 S1 列出了该材料的电化学还原电

位、氧化电位及其平衡相)。  
 

 
 

(a) (b) 

 
 

(c) (d) 

图 3  (a, c)X–O–B–H (X=Li, Na)四元相图，稳定化合物用绿点表示，而亚稳态化合物用红点表示，X3OBH4 用红色字体标

记；(b, d)Li3OBH4和 Na3OBH4 化合物在不同电位下的电压分布和相平衡 
Fig. 3  (a, c) X–O–B–H (X=Li, Na) quaternary phase diagram, stable compounds are represented by green dots, metastable 

compounds are represented by red dots, and X3OBH4 is marked by red font. (b, d) Voltage distribution and phase equilibrium 
of Li3OBH4 and Na3OBH4 compounds at different potentials 

 
表 2 总结了已报道的反钙钛矿、氢硼化物、硫

化物和氧化物固态电解质的电化学窗口，如 Li3OBr 
(0～2.9 V)、Na3OBr (0～1.79 V)、Li10GeP2S12 (1.71～
2.14 V)、Na10GeP2S12 (1.70～2.16 V)和 Li7La3Zr2O12 

(0.05～2.91 V)等[27, 29, 3841]。需要说明的是，上述锂

(钠)巨电位相图对材料的电化学稳定性分析纯粹是

基于分解反应的热力学驱动力，没有考虑分解或氧

化还原反应的动力学，但已知在确定分解反应的程

度方面是重要的。分解产物的形貌、电子电导率和

离子电导率以及施加的电流都会影响材料的分解

反应动力学。例如，对于 XBH4(X=Li, Na)，计算

预测该相大约在 2 V vs. Li/Li+(Na/Na+)下被氧化，

这与实验上循环伏安法结果相反(氧化电压稳定

性高达 5 V)[42]。可能原因是 LiBH4 的分解是动力学

缓慢的，反应只发生在高温[43]，低估的电化学窗口

可能是由于阴离子分解缓慢。实验报道了循环伏

安法测定的 Li10GeP2S12 (LGPS)的电化学稳定窗

口为 0～5 V[36]，比锂巨电位相图计算的 1.7～2.1 V
更宽。这表明 LGPS 在高锂和低锂化学势下的有利

分解产物(电子绝缘)，使得分解反应动力学缓慢，

而不顾有利的分解驱动力，并且钝化了电解质表

面，显著延长了其实验电化学窗口。 
与 LGPS 固态电解质非常相似，X3OBH4(X=Li, 

Na)材料也可能出现分解反应的缓慢动力学。在低

锂(钠)化学势下，由于 XHO、XBH4 和 X3BO3 的分

解产物具有良好的电子绝缘性能，形成的界相可以

通过钝化正极材料的界面来阻止 X3OBH4(X=Li, 
Na)进一步氧化。同时，在非常高的锂化学势下(对
锂金属负极)，Li3OBH4 将被强烈还原为 LiB、Li2O
和 LiH 电子绝缘相。这些形成相对锂金属负极电化

学稳定，具有较好的锂离子扩散能力。这些形成的

固相界面的微观结构有待进一步的实验研究来验
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证。因此，尽管 X3OBH4(X=Li, Na)材料在非常高和

非常低的锂化学势下热力学不稳定，但由于分解反

应动力学的限制，电子绝缘但离子导电的界面相可

以有效地钝化 X3OBH4(X=Li, Na)表面，并在一定程

度上增强其电化学稳定性[44]。 
2.3  化学稳定性 

X3OBH4(X=Li, Na)与正极材料界面的化学稳

定性也被评价为 2 种接触材料的伪相体系，重要的

是要知道 X3OBH4(X=Li, Na)和正极材料是否发生

放热反应，这可能在电池制备过程中发生热处理或

在充电过程中发生。在这里，选择了几种常见的正

极材料：层状氧化物 XMO2(X=Li，Na；M=Co，
Ni，Mn，Cr)，尖晶石 LiMn2O4, 橄榄石 LiFePO4

和氟化聚阴离子材料 X3V2(PO4)2F3 等。为了确定

X3OBH4(X=Li, Na)与正极材料界面在不同充放电

状态下的化学稳定性，选定正极材料处于完全放电

和半充电状态，利用式(2)，计算了 X3OBH4(X=Li, 
Na)与不同正极材料之间的相互反应能，如图 4 所

示。表 S2～S5 总结了 X3OBH4(X=Li, Na)与正极材

料界面的相互反应能和相平衡情况。在图 4a 中，

各类正极材料与 Li3OBH4 的化学反应序列依次为

LiNiO2、LiCoO2、LiMn2O4、LiFePO4、Li3V2(PO4)2F3、

LiMnO2、LiCrO2，表明 LiMnO2 和 LiCrO2 正极与

Li3OBH4 材料更兼容。类似地，各类正极材料与

Na3OBH4 的化学反应顺序为 NaNiO2、NaCoO2、

Na3V2(PO4)2FO2、Na3V2(PO4)2F3、NaMnO2、NaCrO2，

表明 NaMnO2 和 NaCrO2 正极与 Na3OBH4 材料更相

容(图 4b)。特别地，完全放电状态下的 NaCrO2 正

极与 Na3OBH4 不会发生化学反应，表现出明显的热

力学界面兼容性。总的来说，XCrO2(X=Li, Na) 过
渡金属氧化物与不同类型的固态电解质界面最兼

容，这与 Lacivita 等[38]的预测结果一致。 

表 2  X3OBH4(X=Li, Na)的还原电压、氧化电压和平衡相，并与典型的反钙钛矿、氢硼化物、硫化物和氧化物固态电解质的

电化学窗口的比较 
Table 2  Reduction voltage and oxidation voltage and equilibrium phases of X3OBH4(X=Li, Na) were compared with the 

electrochemical windows of typical anti-perovskites, borohydrides, sulfides and oxide solid electrolytes 

Solid-state electrolyte Electrochemical window (vs. X/X+) /V Equilibria phase at reduction potential Equilibria phase at oxidation potential 
Li3OBH4 0.53–0.93 LiH, Li3BO3, Li(BH)6 LiHO, LiBH4, Li3BO3 
Na3OBH4 0–0.41 Na3OBH4 NaHO, NaBH4, Na3BO3 
LiBH4

[38] 0.54–2.07 LiB, LiH Li(BH)6, H2 
NaBH4

[38] 0.02–2.07 Na(BH)6, NaH Na(BH)6, H2 
Li3OBr[39] 0–2.90 Li3OBr Li2O2, LiBr 
Na3OBr[38] 0–1.79 Na3OBr Na2O2, NaBr 
Li2OHCl[27] 0.82–3.15 LiH, LiCl, Li2O LiH2ClO5, H2O, LiCl 
Li2OHBr[29] 0.80–3.15 LiH, LiBr, Li2O Li4H3BrO3, Br 
Li3OCl[40] 0–2.55 Li3OCl Li2O2, LiCl 

Li10GeP2S12
[41] 1.71–2.14 Li4GeS4, Li2S, P Li3PS4, GeS2, S 

Na10GeP2S12
[38] 1.70–2.16 Na3PS4, Na4GeS4 GeS, Na3PS4, Na2S 

Li3PS4
[41] 1.71–2.31 Li2S, P P2S5, S 

Na3PS4
[38] 1.39–2.45 Na3P, Na2S P2S5, S 

Li7P3S11
[41] 2.28–2.31 Li3PS4, P4S9 P2S5, S 

Li6PS5Cl[41] 1.71–2.01 Li2S, LiCl, P Li3PS4, LiCl, S 
Li2PO2N[41] 0.68–2.63 Li3P, LiPN2, Li2O P3N5, Li4P2O7, N2 

Li7La3Zr2O12
[41] 0.05–2.91 Zr3O, La2O3, Li2O Li2O2, La2O3, Li6Zr2O7 

 
与反钙钛矿 X3OBH4(X=Li, Na)材料相反，

X3OR(X=Li, Na；R=Cl, Br, I)材料对所有完全放电

的正极材料要么没有化学反应，要么反应驱动力较

小(|Emin| < 0.1 eV/atom)，表明正极材料和 X3OR 材

料之间具有显著的界面化学兼容性。从完全放电

到半充电状态的正极材料，观察到反钙钛矿型

X3OR 材料与半充电正极的化学反应性增加。值得

注意的是，在给出的反钙钛矿型固态电解质中，

Li2OHCl 对所有放电和半充电正极材料均表现出最

好的化学稳定性。此外，聚阴离子正极 Na3V2(PO4)2F3

似乎与固态电解质(包括NaBH4和Na3PS4)有一定的

兼容性，计算预测获得较低的化学反应能(|Emin|= 
0.048 eV/atom 和 0.035 eV/atom)。然而，氢硼化物

XBH4 和硫化物 X3PS4(X=Li, Na)固态电解质对所有

放电和半充电正极材料表现出显著增加的化学活

性。事实上，理论计算预测了硫化物固态电解质与

正极材料之间易发生界面副反应，且在实验中观察

到界相层，从而导致高的界面阻抗并降低固态电池
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的容量、倍率和循环性能。为了解决上述这些重要

问题，许多研究都集中在抑制界面副反应以提高全

固态电池的电化学性能。固态电池正极表面包覆层

是一种公认的策略，通过防止直接物理接触来增强

正极材料和固态电解质之间的界面稳定性。因此，

如果能够确定界面包覆层材料筛选的定量标准，并

找出包覆层材料的结构、组分与性能之间的构效关

系[45]，将对实验有着非常重要的指导意义，为以后

全固态电池正极包覆层材料的设计、制备和优化提

供必要的信息。 
 

(a) Complete discharge 
 

(b) Half charge 

图 4  在完全放电和半充电状态下，预测的固态电解质材料和各种正极材料之间的最大化学反应能的热图(颜色条的单位为

eV/atom) 
Fig. 4  Heat maps of the predicted maximum chemical reaction energy between solid electrolyte materials and various cathode 

materials at full discharged and half-charged (The unit of the color bar is eV/atom) 
 

2.4  力学性质 
弹性常数的测量对于研究材料的弹性特性至关

重要，决定了材料如何对外力产生反应。这里，计算

了 X3OBH4(X=Li, Na)的弹性常数，验证了其力学稳

定性。根据玻恩弹性理论，弹性常数在线弹性范围内

构成对称的 6×6 张量矩阵[式(5)]。由于对称性，立方

X3OBH4(X=Li, Na)晶体的独立弹性常数降为 3 个。  
表 3 总结了 X3OBH4 (X=Li, Na)的弹性常数和力学

性能[30, 4648]。计算结果表明，2 种反钙钛矿材料

具有较高的抗压缩性，Li3OBH4 的 C11(66.48 GPa)
和 C12(8.96 GPa)，C44(26.05 GPa)；Na3OBH4 的

C11(75.12 GPa)，C12(20.17 GPa)和 C44(25.17 GPa)，
这与Du等[30]计算所得的C11=67.1 GPa、C12=18.9 GPa
和 C44=24.5 GPa 基本一致。X3OBH4(X=Li, Na)的弹

性常数均为正，符合 Born−Huang[49]稳定性标准

C11 >0、C12>0、C44>0、C11−C12>0、C11+2C12>0，
证实了 2 种材料的力学稳定性。此外，固态电解质

材料的弹性性能也是设计固态电池的关键参数。为

了研究材料的韧性或脆性，计算了 2 个基本参数，

即体积模量 B 和剪切模量 G[50]。体积模量 B、剪切

模量 G 和杨氏模量 E 和泊松比 v 的计算公式为： 
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式中：B、G、GV、GR、E 和 v 依次为体积模量、

剪切模量、Voigt 剪切模量、Reuss 剪切模量、杨氏

模量和泊松比。 
晶体材料的体积模量 B 与原子键拉伸的弹性阻

力有关，剪切模量 G 表示在外力作用下对塑性变形

的阻力。表 3 中列出的 B、E 和 G 的值，反映反钙

钛矿 X3OBH4(X=Li, Na)化合物都是刚性的。当评估

一种材料的脆性和韧性时，泊松比 v 是需要考虑的

一个关键因素。Li3OBH4和 Na3OBH4研究的 v 值分

别为 0.13 和 0.22，表明所选择的材料是脆性的。B/G
是定义材料脆性和韧性的一个重要因素。B/G 截止

值为 1.75[51]，如果 B/G 的值小于 1.75，材料将显示

脆性行为；如果 B/G 值大于 1.75，材料则显示韧性

行为。2 种材料的 B/G 值分别为 1.04 和 1.48，均小

于 1.75。证实 X3OBH4 (X=Li, Na)是脆性的，这与泊

松比的计算结果一致。由表 3 的对比可知，X3OBH4 
(X=Li, Na)计算得到的 B、E、G 模量均远大于锂(钠)
金属甚至 Li3PS4电解质[52]，说明 X3OBH4 (X=Li, Na)
可以有效阻断锂(钠)枝晶的生长，在电极/固态电解

质界面处具有良好的机械接触。 

表 3  X3OBH4(X=Li, Na)、Na3OBr 和锂/钠金属的弹性刚度常数 Cij、体积模量 B、剪切模量 G、杨氏模量 E 和泊松比 v 
Table 3  Elastic stiffness constant Cij, bulk modulus B, shear modulus G, Young’s modulus E and Poisson’s ratio v of 

X3OBH4(X=Li, Na), Na3OBr and Li/Na metal 

System C11 C12 C44 B/Pa G/GPa E/GPa v B/G 

Li3OBH4 66.48 8.96 26.05 27.75 26.98 61.13 0.13 1.04 

Na3OBH4 75.12 20.17 25.17 38.48 26.04 63.75 0.22 1.48 

Na3OBH4
[30] 67.10 18.90 24.50 35.00 24.40 59.30 0.217 1.44 

Na3OBr[46] 62.20 15.70 20.40 31.20 21.50 52.50 0.22 1.48 

Li[47] 14.60 13.80 11.50 13.92 2.20 6.26 0.42 6.32 

Na[48] 9.00 7.00 5.00 8.00 3.00 8.00 0.34 2.67 

 
2.5  离子输运 

除了电子性能和稳定性外，评价反钙钛矿材料

在全固态电池中实际应用的关键指标是其离子电

导率。He 等[15]融合了多精度的“几何分析–键价和”

计算方法及第一性原理轻推弹性能带计算分析无

机化合物中离子输运通道，建立了固体电解质高通

量筛选平台(SPSE)，为用户提供了一个开放的 web
界面来访问离子输运特性的数据库和计算工具。实

验上，根据中子衍射结果表明了Na3BH4材料中BH4

基团的旋转与离子扩散有着密切关系。为了进一步

阐明 X3OBH4(X=Li, Na)中离子运输机制，采用第一

性原理弹性能带方法计算了 X3OBH4(X=Li, Na)中
锂/钠离子的迁移势垒。通过构建一个 2×2×2 的

X3OBH4(X=Li, Na)超胞结构，从超胞晶格位置移除

1 个 X+(X=Li, Na)来构建 X(X=Li, Na)空位，这里只

考虑了 1 个 X(X=Li, Na)空位的迁移，并找出了

X+(X=Li, Na)的 3 种可能的迁移路径：Path-1、Path-2
和 Path-3，如图 5a 和 5c 所示。图 5b 和 5d 为 X3OBH4 

(X=Li, Na)中的 Li+和 Na+沿着 3 条迁移路径相应的

迁移势垒。在 Li3OBH4 化合物中，Li+通过 Path-1
和 Path-2 的迁移势垒更低，都约为 0.34 eV；而

Path-3 的迁移势垒为 0.46 eV。Li3OBH4 室温的离子

电导率为 1.0×10−4 S/cm (接近理论模拟 Li3OCl 的
1.2×10−4 S/cm)。对于 Na3OBH4 化合物，Na+沿着

Path-1 的迁移势垒最低，为 0.35 eV；而沿着 Path-2
和 Path-3 的迁移势垒更大，分别约为 0.48 eV 和

0.47 eV，这与 Sun 等[9]的报道结果(0.39 eV)一致。

此外，考虑到 BH4 基团可能的不同取向，对

Na3OBH4 体系考虑了 2 种不同的初始结构，一种是

BH4 中的 H 原子指向 O 原子，另一种是 H 原子指

向 Na 原子。计算得到 2 种结构的钠离子迁移势垒

接近，表明该体系中不同 BH4 排布方向对离子输运

影响较小。还发现 BH4 阴离子基团的桨轮机制(即
BH4 的自由旋转)可以有效降低该体系中钠离子迁

移势垒，而在离子迁移过程中固定 BH4 将获得更高

的钠离子迁移势垒(0.55 eV)。表 S6 总结了一些反

钙钛矿材料的离子电导率和活化能以及相应的测

试条件。其中 Na3OBH4 室温的离子电导率可达

4.4×10–3 S/cm (0.25 eV), 而 Na3ONO2高温的离子电

导率为 3.7×10–4 S/cm (0.39 eV)。通过将 BH4−与卤族

元素(Cl，Br, I)混合，进一步引入化学无序，可以

提高 Na3OBH4 的室温离子电导率[53]。阴离子基团

与载流子迁移的耦合旋转可以有效降低载流子迁

移的迁移势垒。因此，当超离子导体中含有阴离子
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簇时，在寻找和设计新的快速离子导体时，桨轮机

制应该是一个重要的因素，这在寻找新的候选材料

(如 Li3PS4、Li2B12H12、Li3SBF4、Na2SO4、Na3PO4、

Na3SBCl4 等)中得到了证实[54–56]。 
 

(a) 
 

(b) 

(c) 
 

(d) 

图 5  (a–b)Li3OBH4 中锂离子迁移路径和迁移势垒。(c–d) Na3OBH4 中钠离子的迁移路径和迁移势垒(橙色、绿色和紫色箭头

分别表示离子迁移路径的 3 个方向) 
Fig. 5  (a–b) Lithium ion migration path and migration barrier in Li3OBH4. (c–d) Migration paths and barriers of sodium ions in 

Na3OBH4 (The orange, green, and purple arrows represent the three directions of the ion migration path, respectively) 
 

3  结论 
通过第一性原理计算系统地研究了反钙钛矿

型 X3OBH4(X=Li, Na)的电子性质、相稳定性、电化

学稳定性、化学稳定性、力学性质和离子输运机制。

计算结果表明 X3OBH4(X=Li, Na)晶体结构是亚稳

态的，具有宽带隙的电子绝缘体。在电化学氧化条

件下，X3OBH4(X=Li, Na)热力学不稳定，在相对较

高的电压下容易被氧化。然而，分解产物可能在界

面形成保护层，防止电解质进一步反应，并提供改

进的电化学稳定性。此外，X3OBH4(X=Li, Na)与典

型的正极材料表现出良好的界面兼容性。计算的力

学性能分析表明，X3OBH4(X=Li, Na)具有脆性。但

是，它们相对较大的剪切模量，表明它们对锂/钠金

属枝晶生长稳定。通过 CI–NEB 计算，X3OBH4 

(X=Li, Na)显示出较低的迁移势垒。总之，这些理

论结果将有助于更好地理解 X3OBH4(X=Li, Na)的
热力学和动力学过程，为实验上进一步开发高性能

固态电解质提供理论指导。 

补充材料 
本文的电子补充材料见网络版(https://link.cnki. 

net/urlid/11.2310.tq.20250530.1040.005)。 
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Extended Abstract 
Introduction  Compared with organic lithium-ion batteries, all-solid-state batteries are expected to improve battery safety and 
energy density simultaneously. They have attracted extensive attention. The ideal solid electrolyte material should have the basic 
properties of electronic insulation, wide electrochemical window, good interface compatibility and high ionic conductivity. Many 
types of solid electrolyte materials are reported, including oxides, sulfides, halides, borohydrides and phosphates, each of which 
has advantages and disadvantages. For instance, lithium-based halide and sulfide solid electrolytes have a high ionic conductivity 
but a narrow electrochemical window, and they are unstable to lithium metal negatives. The interface compatibility between oxide 
solid electrolyte and electrode is poor, and lithium dendrites grow rapidly along the grain boundary in oxide solid electrolyte. To 
further develop all-solid-state batteries with a higher energy density, a longer cycle life and a higher safety, solid electrolyte 
materials with excellent comprehensive performance must be designed. Anti-perovskite superionic conductors based on cluster 
anions have attracted much attention due to their potential applications in solid electrolytes for rechargeable batteries. However, 
little theoretical studies on the phase stability, electrochemical stability and interface compatibility of anti-perovskite 
X3OBH4(X=Li, Na) materials have been reported yet. In this work, the electronic structure, phase stability, electrochemical 
stability, interface compatibility, mechanical properties and ion transport properties of anti-perovskite X3OBH4(X=Li, Na) 
materials were systematically investigated via first-principles calculation.  

Methods  All the calculations were performed based on density functional theory (DFT) by a projector augmented wave method, 
as implemented in the Vienna ab initio Simulation Package (VASP). The generalized gradient approximation (GGA) with 
Perdew–Burke–Ernzerhof (PBE) was applied to treat the electronic exchange-correlation interactions. The cutoff energy was set to 
520 eV. The crystal structure was fully relaxed until the convergence criteria for each atomic force and energy were less than   
0.02 eV/Å and 10–5 eV, respectively. Based on electrochemical energy storage materials design platform (bmaterials.cn), the phase 
stability and interfacial stability (including electrochemical and chemical stability) of X3OBH4(X=Li, Na) were evaluated. 

Results and discussion  The results show that X3OBH4(X=Li, Na) is a thermodynamically metastable and wide-band insulator at 
0 K, which is unstable at a high pressure. Based on the energy calculated by DFT, the phase diagrams of Na-NaBH4-O2 and 
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Li-LiBH4-O2 are constructed, respectively, and the calculated Ehull of Li3OBH4 and Na3OBH4 is 52.4 meV/atom and        
110.7 meV/atom, respectively. X3OBH4(X=Li, Na) is thermodynamically unstable at 0 K. Since the Ehull value is relatively small, 
it is possible to stabilize the compound through the regulation of external conditions such as high temperature, high pressure and 
high entropy. Based on the lithium (sodium) giant potential phase diagram of the constructed X-O-B-H quaternary system, the 
voltage distribution and phase equilibrium of X3OBH4(X=Li, Na) in the process of lithiation/delithiation are calculated by DFT. 
The electrochemical window range of X3OBH4(X=Li, Na) is 0.53–0.93 V and 0–0.41 V, respectively. The corresponding 
decomposition product XBH4(X=Li, Na) has a wide electrochemical stability window, which can protect the solid electrolyte. The 
calculated moduli of B, E and G of X3OBH4 (X=Li, Na) are greater than those of lithium (sodium) metal or even Li3PS4 
electrolyte, indicating that X3OBH4 (X=Li, Na) can effectively block the growth of lithium (sodium) dendrites and has a good 
mechanical contact at the electrode/solid electrolyte interface. In addition, the low migration barriers of X3OBH4(X=Li, Na) are 
0.34 eV and 0.35 eV, respectively, and the ionic conductivity at room temperature can reach 10–4 S/cm. The rotation of the 
superhalogen promotes the movement of the lithium/sodium ions, thereby increasing their ionic conductivity. 

Conclusions  The electronic properties, phase stability, electrochemical stability, chemical stability, mechanical properties and 
ion transport mechanism of the anti-perovskite type X3OBH4(X=Li, Na) were systematically investigated via first-principles 
calculation. The results showed that the crystal structure of X3OBH4(X=Li, Na) could be a metastable electronic insulator with a 
wide band gap. Under electrochemical oxidation conditions, X3OBH4(X=Li, Na) could be thermodynamically unstable and easily 
oxidized at relatively high voltages. However, the decomposition products could form a protective layer at the interface, 
preventing the electrolyte from further reacting and providing an improved electrochemical stability. In addition, X3OBH4(X=Li, 
Na) also had a good interface compatibility with typical cathode materials. The calculated mechanical properties indicated that 
X3OBH4(X=Li, Na) was brittle. However, their relatively large shear modulus indicated that they could be stable for 
lithium/sodium metal dendrites growth. By CI-NEB calculation, X3OBH4(X=Li, Na) showed a low migration barrier. In summary, 
these theoretical results could favor to better understand the thermodynamic and kinetic processes of X3OBH4(X=Li, Na), and 
provide a theoretical guidance for the development of high-performance solid electrolytes. 
 
Keywords  antiperovskite solid electrolyte; electrochemical stability; ion transport; first principles calculations 


