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固态钠电池卤化物电解质研究进展 
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摘  要：固态钠电池具有高安全性和丰富的钠资源优势，已成为下一代储能技术的研究热点。其中，固态电解质是固态钠电

池的核心材料之一，对电池的综合性能具有决定性作用。在各类固态电解质中，卤化物固态电解质(因其高离子电导率、宽电

化学窗口和良好的可变形性等优势，被认为是最具前景的电解质材料之一。然而，其在材料制备、界面稳定性等方面仍面临

诸多挑战。本文聚焦卤化物电解质，系统综述了其在固态钠电池中的最新研究进展，重点探讨了其晶体结构、离子传输机制、

合成方法以及界面稳定性策略。同时，对卤化物电解质在固态钠电池中的未来应用前景进行了展望。 
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在“双碳”目标的引领下，中国积极推动可再生

能源(如水电、风电、光伏发电)的规模化应用。能

源生态系统的变革使得开发低成本、高能量密度的

储能器件变得尤为迫切[1–3]。锂离子电池(LIB)作为

高效的储能器件，已在消费产品和工业系统中得到

广泛应用。然而，锂资源的短缺及其分布不均(地壳

丰度仅为 20 mg/kg)阻碍了其在大规模储能领域的

进一步发展[4–6]。此外，商用有机液态电解液在使用

过程中可能产生大量气体、导致电池存在鼓包、燃

烧甚至爆炸等安全性问题。因此，亟需开发低成本、

高比能、高安全性的新型二次电池[7]。全固态钠离

子电池(ASSSB)具有钠资源丰富、价格低廉、安全性

高等优势，在储能系统和电动汽车领域展现出显著

的成本和资源优势，受到研究者们的广泛关注[8–9]。 
固态电解质(SSE)是固态钠电池中的核心部件[10]，

其结构特性(如组成、成分分布、离子电导率、亲

钠性等)是影响循环过程中电荷传输动力学和界

面稳定性的关键因素[11]。理想的固态钠电池电解

质应具备以下特性: 1) 高离子导电率和离子迁移

数；2) 良好的化学稳定性；3) 宽电压窗口；4) 高
机械性能[8, 12]。近年来，钠离子固态电解质研究取

得了显著进展，包括聚合物固态电解质[13]、氧化物

固态电解质[14–15]、硫化物固态电解质[16]、硼氢化物

固态电解质[17]和卤化物固态电解质[18]，其中，卤化

物固态电解质(HSSE)因 Na+与 Cl−/Br−的 Coulombic
相互作用较其与 O2−/S2−的作用力弱，呈现较低的迁

移能垒，展现出快速的离子动力学(理论上 Na+电导

率可达 1×10−2 S/cm)[19–20]。此外，热力学分析表明，

与 S2−相比，卤化物阴离子具有更高的氧化极限，这

使得卤化物具有更宽的电化学稳定窗口，并且与正

极活性材料界面相容性更好[21]。进一步，氯化物比

硫化物具有更好的水分稳定性[22]。因此，卤化物固

态电解质在结构、物理化学和成分等方面提供了更

佳选择，有利于推动全固态钠电池的发展。 
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图 1  卤化物固态电解质的主要问题 

Fig. 1  Major issues with halide solid-state electrolytes 
 

Asano等[23]于 2018年发现了Li3YCl6和Li3YBr6

具有高锂离子电导率(1×10−3 S/cm)，并指出锂基卤

化物电解质能够同时实现快速的离子传输、良好的

高氧化电位稳定性以及易加工的特性。然而，与锂

基卤化物电解质相比，钠基 HSSE 的开发仍面临诸

多挑战。由于 Na+半径比 Li+大(Na+：1.02 Å，Li+：

0.76 Å)，Na+与一价阴离子之间的库仑相互作用较

Li+更强，迁移势垒较 Li+更高。因此，与锂基 HSSE
相比，钠基 HSSE 的离子电导率普遍更低[24–25]。近

年来，多种钠基卤化物电解质(通式为 NanMXm，

M=Sc、In、Y、Yb、Er、Hf、Ho、Dy、Al、Zr，
X=F、Cl、Br、I)已被成功合成。为进一步提升钠基

HSSE 的离子电导率，研究者采用了异价掺杂、原

位包覆、增加缺陷位点等策略。但是，目前钠电池

卤化物固态电解质的电导率与实际应用需求之间仍

存在较大差距，且电解质与正负极之间界面不稳定

的问题尚未解决，亟需进一步改进。 
因此，本文总结了钠基 HSSE 的最新进展，如

图 1 所示，包括材料晶体结构的设计策略、离子传

输机制和合成方法。进一步，讨论了钠基 HSSE 的

界面改性策略及其与正负极活性材料之间的相容性

问题。最后，提出了钠基卤化物固态电解质的攻关

方向，并对未来钠基卤化物电解质的实际应用进行

了展望。 

1  卤化物晶体结构与离子传输机制 
在锂基 HSSE 中，Li–M–X 三元卤化物具有 2

种卤素阴离子亚晶格结构：立方密堆积(ccp)和六方

密堆积(hcp)，每种阴离子亚晶格都可以细分为 2 种

空间群晶体结构：ccp 阴离子亚晶格包含立方 3Fd m
和单斜 C2/m，hcp 阴离子亚晶格包含三方 3 1P m 和

斜方 Pnma[26]。钠基 HSSE 与锂基 HSSE 在晶体结

构和离子传输机制方面都存在较多相似之处。根据

离子堆积定律，卤化物 SSE 的结构只有当阳离子和

阴离子彼此紧密接触时才会稳定。钠基 HSSE 晶体

结构是在 NaX 结构的基础上，通过掺杂 M 元素和

形成空位而得到的。因此，钠基卤化物电解质的通

式为 NanMXm (M 为金属元素，X=F、Cl、Br 和 I)[27]，

其中 m、n 值和钠基卤化物的晶体结构都随着 M 元

素的价态变化而改变[28]。根据金属元素类型的不

同，钠基 HSSE 通常可以分为 3 类：1) 金属元素为

第 3、4 副族元素(M=Sc、Y、La–Lu、Zr、Hf)；2) 金
属元素为第 5 副族元素(M=Nb、Ta)；3) 金属元素

为第 3 主族元素(M=Al、Ga、In)。 
1.1  基于第 3、4 副族元素的钠基 HSSE 

所有实验报道的 NanMXm (M 代表第 3、4 副族

元素：Sc、Y、La–Lu、Zr、Hf)的化学式、电导率

和晶体结构总结为表 1。考虑到异价掺杂或多相复

合的 HSSE 通常含有不同族元素，本文以未掺杂的

主体材料为依据进行总结。 
如表 1 所示，NanMXm 中的卤族元素几乎全部

为氯元素，这与锂基 HSSE 中氟化物、氯化物、溴

化物皆有报道的情况不同。这是由于钠和第 3、4
副族金属元素的半径较大，根据离子堆积定律，只

有与半径相对较大的阴离子卤化物元素配位才能形

成稳定结构。NanMXm 主要有 3 种结构：单斜(P21/n、 
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表 1  含有第 3、4 副族元素的钠基 HSSE (Sc、Y、La–Lu、Zr、Hf) 
Table 1  Na-Based HSSEs with subgroup 3, 4 elements (Sc, Y, La–Lu, Zr, Hf) 

Material Ionic conductivity(RT)/(S·cm–1) Space group Crystalline Ref. 

Na3YCl6 1.4×10−7 P21/n Monoclinic [29] 

Na3YCl6 
-(Slow cooled) 
1.6×10−11(Quenched) 
1.6×10−11(Twice ball milled) 

3R  
Mainly P21/n 
Mainly P21/n 

Trigonal 
Monoclinic Monoclinic 

[30] 

Na2.25Y0.25Zr0.75Cl6 
9.5×10−6(Slow cooled) 
1.3×10−5(Quenched) 
6.6×10−5(Twice ball milled) 

P21/n Monoclinic [30] 

Na2.25−xY0.25Zr0.75Cl6−x (1.375≤x≤2.000) 4.0×10−4(x=1.625) Amorphous  [18] 

Na2ZrCl6 2.6×10−5 3 1P m  Trigonal [29] 

Na2ZrCl6 6.5×10−7 3 1P m  Trigonal [31] 

ZrO2-Na2ZrCl6–x(1.0≤x≤1.5) 2.1×10−5(x=1) 3 1P m  Trigonal [28] 

Na1−xLa1−xZrxCl4(0≤x≤0.4) 2.9×10−4(x=0.3) P63/m Hexagonal [32] 

Na0.75Sm1.75Cl6·NaTaCl6 2.7×10–3 P63/m·Amorphous Hexagonal [33] 

Na0.75La1.75Cl6·NaTaCl6 1.8×10–3 P63/m·Amorphous Hexagonal [33] 

Na3−xEr1−xZrxCl6(0≤x≤1) 4.0×10−5(x=0.6) P21/n Monoclinic [31] 

Na3−xYb1−xZrxCl6(0.5≤x≤1) 6.6×10−5(x=0.75) P21/c Monoclinic [34] 

 
P21/c)结构，包括 NaYCl6、Na3−xEr1−xZrxCl6 等[29–31]；

三方( 3 1P m )结构，包括 Na2ZrCl6 等[29, 31]；六方

(P63/m)结构，包括 Na1−xLa1−xZrxCl4、Na0.75Sm1.75Cl6、

Na0.75La1.75Cl6 等[32–33]。在这 3 种结构中，单斜结构

基于立方密堆积(ccp)阴离子排列，三方和六方结构

基于六方密堆积(hcp)阴离子排列。从离子半径较小

的 Yb、Y 元素(Yb3+、Y3+的离子半径分别为 100 pm
和 104 pm)到较大的 Sm、La 元素(Sm3+、La3+的离

子半径分别为 110 pm 和 117 pm)，阴离子亚晶格从

ccp 转变为 hcp 结构。由此可见，含有较小半径金

属阳离子的HSSE才能形成 ccp结构的阴离子亚晶

格[26]。然而，尽管 Zr4+的离子半径仅为 86 pm，

Na2ZrCl6 却形成了 hcp 结构的亚晶格[29]，这种反常

的现象与 Li2ZrCl6 形成 ccp 亚晶格不同[35]，这归因

于钠离子较大的离子尺寸改变了其晶体结构和离子

堆积方式。 
许多研究表明，HSSE 的晶体结构，尤其是阴

离子亚晶格，对 HSSE 的离子电导率和传输机制有

显著影响。如表 1 中的 Na2ZrCl6 和 Na3ErCl6分别属

于三方和单斜晶系，其阴离子亚晶格分别为 hcp 和

ccp 结构，因此 Na2ZrCl6和 Na3ErCl6 的传输机制各

有不同。 
Na2ZrCl6 属于三方晶系的 3 1P m 空间群，如图

2a 所示，每个晶胞由 3 个 ZrCl62−八面体和 6 个 Na
原子构成。八面体配位的 Zr 位于 Wyckoff 1a、1b
和 2d 位置，1 个 ZrCl62–八面体位于 ab 平面 z=0
处，其他八面体位于 z≈0.5 处。Na 与卤离子形成

稍微扭曲的八面体，位于 Wyckoff 6g 和 6i 位置[36]。

z=0 处的 ZrCl62−八面体被 6 个 Na+包围，在 ab 平

面上构建了蜂窝状晶格，并与另一个八面体至少共

享一条边[31, 37]。如图 2b 所示，ZrCl62−形成了 hcp 阴

离子亚晶格，因此存在沿 c 轴的 1D 八面体–八面体

(oct–oct)传输路径(图 2c)[31]。这些 1D 的 c 轴通道通

过 ab 平面中扩散率较慢的四面体间隙位点连接，

Na+跨越阴离子三角瓶颈的共面八面体位点之间跳

跃，形成了各向异性的八面体–八面体–四面体–八面

体(oct–oct–tet– oct)3D 扩散网络，如图 2g 所示[38]。

虽然三方晶系通常具有较高的对称性，但是三方晶

系 HSSE 的离子迁移通道并不均匀，这是可能因为

在没有额外缺陷或掺杂的情况下，三方晶系的离

子传导会受到晶格中离子通道和空隙的限制[39]。

如表 1 中的三方晶系 HSSE 的离子电导率通常处

于 10–5 S/cm 的水平，需要引入掺杂或空位等缺陷，进

一步提高离子电导率。 
六方晶系与三方晶系 HSSE 同属于 hcp 阴离子

亚晶格，但是六方晶系通常具有层状结构(如石墨状

的排列)，这些层之间的间隙为离子迁移提供了理想

的通道。钠离子在层状结构中能够更容易地进行“跳
跃”式的迁移，形成高效的离子传导通道，掺杂或

空位等缺陷还可以进一步提高离子电导率[40]。如

表 1 所示，六方晶系 HSSE 的离子电导率可以提

升到 10–3 S/cm 的较高水平。 
Na3ErCl6 属于具有单斜晶系空间群(P21/n)的扭

曲冰晶石型结构(图 2d)。Na 形成 2 个不同的 NaCl65−
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八面体(Wyckoff 2b)位点和棱柱(Wyckoff 4e)位点，

每个 NaCl65−棱柱通过边缘或角共享排列与另一个

NaCl65−八面体连接，ErCl63−八面体与 NaCl65−棱柱共

享边缘。如图 2e 所示，ErCl63−八面体框架位于晶胞

角上以及体心位置，其中 Er 占据 Wyckoff 2a 位置。

Na3ErCl6 中的阴离子亚晶格属于体心立方(ccp)结构

(图 2f)，其中，Na+通过四面体间隙位点在相邻八面

体位点之间跳跃，形成了八面体–四面体–八面体

(oct–tet–oct) 3D各向同性扩散网络，如图2h所示[31]。

这表明，在较低对称性的单斜晶系中，晶格结构更

复杂，Na+的迁移通道较为曲折，导电性相对较低。

不过，单斜晶系材料在掺杂或通过调节结构缺陷的

情况下，离子电导率可以得到一定程度的改善[41]。

缺陷和空位可能为钠离子提供额外的迁移路径。因

此在表 1 中，未引入掺杂的单斜晶系 HSSE 的离子

电导率低至 10–11 S/cm，而掺杂后的离子电导率提升

至 10–5 S/cm。 
此外，Fu 等 [33]报道了高配位型(配位数＞6) 

Na0.75Sm1.75Cl6 和低配位型 NaTaCl6 (配位数≤6)机
械混合后形成的异质型 HSSE，实现了 2.7×10–3 S/cm
的高离子电导率。Na0.75Sm1.75Cl6 的一维扩散由于多

晶之间的晶格不匹配而阻碍了宏观渗流，而NaTaCl6

中 3D 扩散网络的形成需要克服大量的活化能垒，

导致二者在室温下的 Na+电导率较低。而 Fu 等利用

高配位和低配位卤化物框架之间的协同效应，实现

晶体区、非晶区以及它们之间的异质界面快速长程

Na+传导(图 2i)[33]。Wu 等[29]通过分子动力学模拟，

首次在钠卤化物导体 Na3–xY1–xZrxCl6 中观察到

YCl63⁻/ZrCl62⁻八面体旋转致使大量 Cl−运动，从而诱

导了快速的宏观 3D Na+扩散，而不依赖阴离子亚晶

格，这表明，通过卤素化学和结构设计，有望开发

出具有更高离子电导率的 HSSE 材料。 

 

图 2  (a) Na2ZrCl6 的晶体结构[31]；(b) ZrCl62⁻八面体结构[31]；(c) 卤素阴离子亚晶格六方密堆积(hcp)示意图[42]；(d) Na3ErCl6

的晶体结构[31]；(e) ErCl63−八面体结构[31]；(f) 卤素阴离子亚晶格立方密堆积(ccp)示意图[42]；(g) hcp 亚晶格和(h) ccp 亚

晶格中离子迁移路径图[43]；(i) 异质卤化物复合材料的示意图[33] 

Fig. 2  (a) Crystal structure of Na2ZrCl6[31]; (b) ZrCl62⁻octahedral structure[31]; (c) Schematic diagram of halogen anion sublattice 
hexagonal close packing (hcp)[42]; (d) Crystal structure of Na3ErCl6[31]; (e) ErCl63− octahedral structure[31]; (f) schematic 
diagram of halogen anion sublattice cubic close packing (ccp)[42]; (g) hcp sublattice and (h) ccp sublattice ion migration path 
diagram[43]; (i) Schematic diagram of heterogeneous halide composite materials[33]    
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1.2  基于第 5 副族元素的钠基 HSSE 
所有实验报道的 NanMXm (其中 M 代表第 5 副

族元素：Nb、Ta)的化学式、电导率和晶体结构总结

为表 2。与上一小节类似，针对异价掺杂或多相复合

的情况，本文以未掺杂的主体材料为依据进行总结。 
 
表 2  含有第 5 副族元素的钠基 HSSE(Nb、Ta) 

Table 2  Na-Based HSSEs with subgroup 5 elements (Nb, 
Ta) 

Material 
Ionic conductivity 

(RT)/(S·cm–1) 
Space group Crystalline Ref 

NaTaCl6 6.2×10−5 P21/c Monoclinic [44] 

NaTaCl4O 1.5×10–3 Amorphous  [44] 

NaTaCl4O 1.2×10–3 Amorphous  [45] 

Na1+xTa1−xZrxCl(0≤x
≤1) 

1.0×10–4(x=0.1) P21/c Monoclinic [46] 

NaNbCl6 2.0×10–6 P21/c Monoclinic [27] 

NaNbCl4O 1.0×10–4 I4/m Tetragonal [27] 

NaNbCl4O 1.2×10–3 Amorphous  [44] 

Na1+xNb1−xZrxCl6(0≤
x≤1) 

2.3×10−5(x=0.5) P21/c Monoclinic [46] 

 
如表 2 所示，已报道的 NanMXm (M=Nb，Ta)

均为氯化物和氯氧化物，分为单斜相(P21/c)(图 3a)、
四方相(I4/m)(图 3b)和非晶相(图 3c) 3 种，其中单斜

相(P21/c)基于立方密堆积(ccp)阴离子排列；而四方

相(I4/m)的 NaNbCl4O 中的阴离子亚晶格呈现一种

平行于 c 轴的特殊的(NbCl4O2/2)∞聚阴离子链[27, 47]。 
单斜相(P21/c) HSSE 的阴离子亚晶格为体心立

方(ccp)结构，因此 Na+通过阴离子亚晶格的八面体–
四面体–八面体(oct–tet–oct)三维(3D)各向同性网络

进行扩散[44]；对于四方相(I4/m)的 NaNbCl4O，传输

方式尚未见报道，或许可以参考相同空间群的

LiNbCl4O 的模拟扩散结果 [47]。中心金属元素为

Nb 和 Ta 的锂基 HSSE 报道较少，且绝大部分都

为非晶相[48–49]，这是因为 TaCl5 具有使锂盐玻璃

化的能力[50]。非晶相卤化物固态电解质中，原子或

离子的排列没有长程有序性，虽然短程结构(如局部

原子排列)可能保持一定的规则性，但整体缺乏周期

性。无序的晶格排列能够避免晶体中的晶界和缺陷，

提供更连续的离子迁移通道[51]。因此，表 2 显示，

同种 HSSE 材料中，非晶相的离子电导率普遍比结

晶相高 1 个数量级。这是因为在非晶相中，缺乏晶

格的局部约束，离子的运动不易受到晶格缺陷和晶

界的阻碍；且非晶带来的额外的钠离子占据位点作

为钠离子传输过程中的快速交换位点，能够促进钠

离子传输。Zhao 等[52]认为通过对分布函数分析，金

属位点的无序性是机械化学研磨后离子电导率显著

增强的关键。 

 

图 3  (a)NaNbCl6 的晶体结构[27]；(b)NaNbCl4O 的晶体结构[27]；(c)非晶态 NaTaCl4O 的 XRD 谱[45] 
Fig. 3  (a)Crystal structure of NaNbCl6[27]; (b)Crystal structure of NaNbCl4O[27]; (c)XRD spectrum of amorphous NaTaCl4O[45] 

 
1.3  基于第 3 主族元素的钠基 HSSE 

所有实验报道的NanMXm(其中M代表第3主族

元素：Al、Ga、In)的化学式、电导率和晶体结构总

结为表 3。同样地，针对异价掺杂或多相复合的情

况，本文以未掺杂的主体材料为依据进行总结。 
表 3 中，当中心金属元素为 In 时，能够以较高

的配位数与氯元素配位(如 Na3−xIn1−xZrxCl6[53])。由于

Al3+(Al3+的离子半径为 67.5 pm)和 Ga3+(Ga3+的离子

半径为 76 pm)的离子半径相对 In3+(In3+的离子半径

为 94 pm)较小，Al3+/Ga3+与半径较大的卤化物阴离

子只能形成低配位结构(如 NaAlCl4[58])，而与半径较

小的 F 才能形成更高的六配位结构(如 Na3GaF6[57])。
NanMXm 主要有 3 种结构：单斜(P21/n)结构，包括

Na3−xIn1−xZrxCl6、Na3GaF6 等[53, 57]；斜方(P212121)结 
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表 3  含有第 3 主族元素的钠基 HSSE (Al、Ga、In) 
Table 3  Na-Based HSSEs with main group 3 elements (Al, 

Ga, In) 

Material 
Ionic conductivity 

(RT)/(S·cm–1) 
Space group Crystalline Ref 

Na3−xIn1−xZrxCl6 
(0.1≤x≤0.9) 

1.0×10−5(x=0.9) P21/n Monoclinic [53] 

Na3InCl6–xBrx 
(0≤x≤2.000) 

3×10−8(x=1.25，
Ball milled) 

1.5×10−8(x=1.5，
Annealed) 

P21/n 
(Ball milled) 

31P c  
(Annealed) 

Trigonal [54] 

Na2+xZr1−xInxCl6 
(0≤x≤1) 

6.5×10−6 
(x=0.5) 

P21/n Monoclinic [55] 

Na3GaF6 1.0×10–4 P21/n Monoclinic [56] 

Na3GaF6 2.45×10–5 P21/n Monoclinic [57] 

NaAlCl4 5.5×10–6 P212121 Orthorhombic [58] 

NaAlCl4 3.9×10−6 P212121 Orthorhombic [59] 

NaAlCl2.5O0.75 1.3×10–4 P212121 Orthorhombic [58] 

 
构，包括 NaAlCl4等[59]；三方( 31P c )结构，包括退

火后的 Na3InCl4.5Br1.5[54]。在这 3 种结构中，单斜结

构基于立方密堆积(ccp)阴离子排列，而三方和斜方

结构基于六方密堆积(hcp)阴离子排列。与 LiAlCl4

形成 ccp 结构不同，NaAlCl4 形成了 hcp 阴离子亚晶

格，这是由于钠离子较大的半径改变了其离子堆积

方式[60]。 
Na3−xIn1−xZrxCl6 和 Na3GaF6 属于 P21/n 空间群。

如图 4a 所示，P21/n 结构是一种严重扭曲的双钙钛

矿结构(A2BB′C6：A=Na1，B=Na2，B′=M3+，C=Cl)，
Na 处于 2 个不同的晶体位点：Na(1) (Wyckoff 4e)
和 Na(2) (Wyckoff 2d)[46]。整个结构可以视作一个三维

框架，其中 Na(1)F6八面体和 MF6八面体通过顶点共

享的方式共同构建了框架，Na(2)离子位于框架中[56]。 
Zhao等[54]将单斜相的Na3InCl6–xBrx在 200 ℃下

退火 2 h 后，得到三方相 31P c 结构的 Na3InCl6–xBrx(图
4b 和图 4c)。该结构由 2 个 In3+(Wyckoff 2d)、6 个

Na+(Wyckoff 4f 和 2a)和 12 个 Cl−/Br−(Wyckoff 12i)
组成。与单斜相不同，在三方相中，所有的阳离子

均与卤素离子形成八面体配位结构。NaCl6−xBrx5−八

面体(Wyckoff 2a)位于沿晶胞 c 轴的边缘，与另一种

NaCl6−xBrx5− 八 面 体 (Wyckoff 4f) 共 享 角 并 与

InCl6−xBrx3−八面体共享边缘，而在 Wyckoff 4f 位点

的 Na 八面体和 In 八面体共享三角面。 
NaAlCl4 的晶体结构为 P212121。Al3+位于四面

体位点，形成相互隔离的 AlCl4−四面体，由于 Al3+

的离子半径较小(67.5 pm)，因此未形成 MCl63−的八面

体结构。Na+位于NaAlCl4中的 2 个不同棱柱位点[59]。 
 

 
 
图 4  (a) 单斜(P21/n)HSSE 的晶体结构[46]；(b) 球磨合成的 Na3InCl6–xBrx 结构[54]；(c) 退火合成的 Na3InCl6–xBrx 结构[54]；(d) 

NaAlCl4 晶体中的离子扩散机制[59] 
Fig. 4  (a) Crystal structure of monoclinic (P21/n) HSSE[46]; (b) Na3InCl6–xBrx structure synthesized by ball milling[54]; (c) 

Na3InCl6–xBrx structure synthesized by annealing[54]; (d) Ion diffusion mechanism in NaAlCl4 crystal[59]    
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单斜结构的 Na3−xIn1−xZrxCl6 和 Na3GaF6 等材料

的离子扩散机制与其他 ccp 阴离子亚晶格的 HSSE
相同，Na+通过三维各向同性网络进行扩散。NaF6

八面体和 MF6 八面体以共顶点方式互连并形成 3D
连续扩散网络，Na+通过 Tet 位点跳跃到其他八面体

位点[57]。 
三方结构的 Na3InCl6–xBrx 和斜方结构的

NaAlCl4遵循 hcp阴离子亚晶格中的离子扩散机制

(图 4d)。离子扩散具有各向异性，具有快速 c 轴

一维(1D)扩散通道。其中 Na+在相邻的共享面八面

体位点之间跳跃。这些 1D 的 c 轴通道通过四面体

(Tet)间隙位点在 ab 平面上连接，形成各向异性三

维(3D)扩散网络[59]。此外，Wu 等[29]通过分子动力

学模拟，在钠卤化物导体中首次观察到 YCl63−/ 
ZrCl62−八面体旋转所相对应的大量 Cl–运动，这一现

象不依赖于阴离子亚晶格，可诱导快速的宏观三维

Na+扩散。 
综上所述，钠基 HSSE 的晶体结构与离子迁移

机制密切相关，且受到 Na 含量和阴离子亚晶格等

因素的显著影响，因此这些因素在决定整体离子电

导率方面起着关键作用[46, 61]。Liu 等[62]针对金属卤

化物进行第一性原理计算，得出结论：低阳离子浓

度和稀疏的阳离子分布是提高卤化物 SSE 离子电

导率的关键因素。此外，调整亚晶格的缺陷和无序

性也是进一步提高卤化物 SSE 离子电导率的有效

策略[19, 51]。研究者们还需要在卤素阴离子框架中探

索新的离子传输机制，例如阴离子旋转效应[30]和异

质结构协同迁移[33]。 

2  合成方法 
根据上一节对 HSSE 晶体结构的分类，合成方

法对其晶体结构，特别是结构的无序度和金属元素

分布，有着重要影响，这些因素显著影响了 HSSE
的离子电导率[8]。为了实现卤化物固态电解质的大

规模应用，研究者们探索了多种合成途径，包括机

械化学合成、固态退火法和湿化学合成[63]，其中，

固态反应和机械化学方法已被广泛用于合成卤化物

钠基 SSE[64–65]。机械化学合成，如高能球磨技术，

能够制备出粒度均匀的非晶态或低结晶度的卤化物

固态电解质，并且通过后续热处理还可以进一步改

善其结晶状态[65]。固态退火法是将 2 种原料密封在

容器中并在特定温度下加热，依据相图形成所需的固

溶体，这种方法特别适合于制备大尺寸的晶体[55]。

此外，研究者仍在不断探索更加经济且易于扩展的

合成策略，以进一步推动卤化物固态电解质的大规

模应用。 
2.1  机械合成法 

研究者通常通过机械化学法合成非平衡的介稳

态化合物[53]。通过机械化学合成，电解质中产生大

量结构无序的界面区域、局部变形和缺陷结构。因

此，通过高能球磨等机械方法将 Na+卤化物的粉末

物质研磨至非常细的粒度，可以得到非晶态或准晶

态的固态电解质。通过这种方法制备的无序结构材

料通常具有较好的离子导电性。如单斜型 NaTaCl6

氯化物电解质(NTC)，其二维特性和高度扭曲的晶

体结构使得长程有序结构在高能球磨过程中容易受

到破坏，在球磨时间延长后完全非晶化[51]。如图 5a
所示，球磨 40 h 的 NTC 显示出更宽、更弱的特征

峰，表明其非晶化程度更高。高非晶化程度提高了

其离子电导率，因此，经过 40 h 的球磨后，NTC 的

离子电导率从最初的 6×10–5 S/m提高到 4×10–3 S/m，

形态从白色松散粉末演变到浅灰色致密粉末，最终

形成深色松散粘性粉末(图 5b)。此外，通过退火处

理，NTC 的离子电导率下降，说明高能球磨过程中

形成的无定形物质在促进NTC中Na+传导方面发挥

着至关重要的作用。除了改变球磨时间，通过在球

磨工艺中调节成分，也可以实现具有高 Na+电导率

的纳米晶或非晶 SSE 的制备。如图 5c 所示，Zhao
等[52]改变球磨合成 Na2.25−xY0.25Zr0.75Cl6−x时 NaCl 的
投料比例，获得的非晶 SSE 的离子电导率均高于

1×10−4 S/m，当 x=1.625 时，展现出 4×10−4 S/m 的最

高电导率[18]。然而，当改变球磨过程中金属元素的

比例时，如 Na3−xIn1−xZrxCl6 (图 5d)，室温离子电导

率随 x 值增加持续上升，这表明引入超出晶胞尺

度的非晶型结构变化才能够提升离子电导率。此

外，二次球磨工艺和球磨前驱体的粒径也会对最

终合成的卤化物 SSE 的物相和离子迁移能力产生

影响。例如，Sebti 等 [30]指出二次球磨 Na2ZrCl6

后更倾向于产生 P21/n 多晶型物，而原本存在的

3 1P m 结构无序化程度显著增加。这表明当进行第

二次球磨时，会产生额外的 Na 局部环境，通过额

外 Zr 位点的数量或产生堆垛层错，使阳离子晶格

更无序(图 5e)。Ruoff 等[58]指出，在 NaAlCl4−2yOy

的球磨合成过程中，Al2O3 的粒径越小，颗粒表面

上铝–氧的四配位结构越多，越容易形成高导电卤

氧化物界面相(图 5f)。 
综上所述，机械合成法通过机械力在常温或较

低温度下进行，能够引入局部应力和缺陷，适合制
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备非晶态或准晶态的固态电解质。此外，通过调整

机械合成法的合成时间、投料比例、投料形貌等工

艺参数，可以有效改变钠基 HSSE 的物相，从而实

现其离子电导率的调控。 

 
图 5  (a) 各种球磨 NTC 和退火 NTC 的 XRD 谱[51]；(b) 在室温下获得的 NTC 离子电导率与机械化学反应时间之间的关系(插

图：具有不同反应时间的 NTC 粉末)[51]；(c) 各种 Na2.25−xY0.25Zr0.75Cl6−x(1.375≤x≤2)的室温离子电导率和活化能

的比较[18]；(d) 球磨 Na3−xIn1−xZrxCl6 系列的室温离子电导率[52]；(e) 2 次球磨、淬火和缓慢冷却 Na2ZrCl6 的 23Na ss-NMR
谱[30]；(f) 不同粒径 Al2O3 合成的 NaAlCl4−2yOy 离子电导率测量[58] 

Fig. 5  (a) XRD patterns of various ball-milled NTCs and annealed NTCs[51]; (b) relationship between NTC ionic conductivity and 
mechanochemical reaction time obtained at room temperature (inset: NTC powders with different reaction times)[51]; (c) 
Various Na2.25−xY0.25Zr0.75Cl6−x (1.375≤x≤2) Comparison of room temperature ion conductivity and activation energy[18]; (d) 
Room temperature ion conductivity of ball-milled Na3−xIn1−xZrxCl6 series[52]; (e) 23Na ss-NMR spectrum of Na2ZrCl6 after 
two ball milling, quenching and slow cooling[30]; (f) Measurement of ion conductivity of NaAlCl4−2yOy synthesized from 
Al2O3 with different particle sizes[58]   
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2.2  固态退火法 
在固态电解质的合成过程中，退火处理不仅可

以提高结晶度，而且能够改变电解质的离子电导率

和晶体结构。Park 等 [59]通过球磨制备 100 ℃和

200 ℃退火的 NaAlCl4具有单斜结构(图 6a)，Al3+位

于四面体位点，形成相互隔离的 AlCl4−四面体(图
6b)，Na+位于 BM-NaAlCl4 中 2 个不同的棱柱位点，

分别表示为“Na1”和“Na2”位点(图 6c)。XRD 的精修

结果表明，球磨制备的 NaAlCl4中 Na+占据 Na2 位

点，而 200 ℃退火制备的样品(HT200-NaAlCl4)没有

占据 Na2 位点(图 6d)，且 HT200-NaAlCl4 的结晶度

显著增加，这是由于 NaAlCl4 熔体的再结晶。尽管

结晶度得到改善，但离子电导率急剧下降了 10 倍

(图 6e)。因此，为了获得预期的离子电导率，在机

械化学合成卤化物 SSEs 时，需要考虑退火的必要

性并合理选择退火温度[45]。 
Zhao 等 [55] 指出， 330 ℃和 200 ℃退火的

Na2+xZr1−xInxCl6 在掺入铟后，结构、活化能、Na+/
空位比的变化趋势类似，但是室温离子电导率的变

化并不相同。如图 6f~图 6i 所示，200 ℃时电导率在

x=0.5 时达到峰值，而 300 ℃时电导率则随 x 递增。

这是由于未占据的 Wyckoff 2b 空位位点在 Na+扩散

的过程中发挥着重要作用，而且退火产生的结晶度

变化也会影响材料整体的电导率。因此，烧结温度、

结晶度和空位比例在固体电解质的传输性能方面

都发挥着重要的调节作用。固态退火法通过高温加

热促进反应和结晶，适合制备高纯度和高结晶度的

材料。 
 

 
 
图 6  (a) NaAlCl4 的晶体结构以及晶胞的轮廓[59]；相应的晶体结构由(b) AlCl4−和(c) NaCl65−组成[59]；(d) XRD 谱和(e) Na+电导

率的 Arrhenius 图[59]；在(f) 200 ℃和(g) 330 ℃退火的 Na2+xZr1−xInxCl6 的温度相关阻抗绘制 Arrhenius 图[55]；在 200 ℃和

330 ℃退火的 Na2+xZr1−xInxCl6 的(h)离子电导率和(i)活化能[55] 
Fig. 6  (a) Crystal structure of NaAlCl4 and outline of the unit cell[59]; The corresponding crystal structure consists of (b) AlCl4− and 

(c) NaCl65−[59]; (d) XRD pattern and (e) Arrhenius diagram of Na+ conductivity[59]; at (f) 200 ℃ and (g) 330 ℃ annealed N 
Temperature-dependent impedance plotting Arrhenius plot of Na2+xZr1−xInxCl6[55]; (h) ionic conductivity and (i) activation 
energy of Na2+xZr1−xInxCl6 annealed at 200 ℃ and 330 ℃[55] 

 
2.3  湿化学法合成 

与机械化学法和共熔合成法相比，湿化学法合

成能够避免长时间的高能球磨或高温热处理，更为

高效且省时。因此，湿化学法合成有望成为高效、

低成本生产卤化物 SSEs 的重要途径[66]。Yu 等[57]

使用水热法合成了一种 Na3GaF6 和具有柔韧性和低

熔点的氯化物型熔盐 NaCl-1.1AlCl3 组成的氟化物

固态电解质异质结构，实现了氟化物和氯化物的优

势互补。 
目前，通过湿化学法合成钠基 HSSE 的报道较

少，但是通过湿化学法合成锂基 HSSE 已被广泛报

道。基于合成锂基 HSSE 的湿化学法合成工艺，合
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成钠基 HSSE 需要考虑溶剂与合成前驱体的浸润性

和干燥方法对粒径的影响 2 个方面[66–67]。与前 2 种

方法相比，湿化学合成对设备要求较低，原材料成

本较低，能耗较少。因此有望成为大规模制备卤化

物固态电解质的通用方法。 
综上所述，目前钠基 HSSE 的合成主要基于较

为耗时的机械研磨和高温退火方法。其中机械研磨

法更易合成低结晶度的产物，而高温退火法可以实

现产位物相的转变。最近，液相合成方法也逐渐成

为合成钠基 HSSE 的路线之一，但这种合成路线受

限于前驱体的物理特性。因此，未来的研究不仅应

关注高离子电导率的 HSSE，还应探索更加高效的

卤化物 SSE 合成路线。 

3  界面改性 
随着卤化物 SSE 的快速发展，已经制备出一系

列具有高室温离子电导率的卤化物，其中部分材料

的离子电导率甚至超过了 1×10−3 S/cm。卤化物 SSE
的整体反应动力学不仅由离子电导率决定，还受界

面电阻的影响。卤化物 SSE，尤其是氯化物，通常

比硫化物和氧化物 SSE具有更宽的电化学稳定性窗

口，具有实现更高能量密度全固态钠离子电池的潜

力。然而，与其他无机 SSE 一样，卤化物电解质也

需要克服与电极材料的界面问题，包括界面离子迁

移速率慢、界面副反应多、界面应力大等问题。这

些界面问题由多种原因引起，例如界面接触不良、

体积变化引发的界面应力，以及电解质和电极材料

之间的化学反应导致的不稳定问题。本文将上述问

题分为正极界面问题和负极界面问题，并分别探讨

针对这两者的解决策略。 
3.1  卤化物 SSE 和正极的界面稳定性 

卤化物 SSE 具有较宽的热力学本征电化学窗

口，因此卤化物与大部分正极材料相容度极高，无

需任何保护涂层[68]。以氯化物为例，如图 7a 所示，

几乎所有氯化物电解质的氧化电位都高达约 3.8 V，

表明其具有良好的抗氧化稳定性，能够完全覆盖正

极材料的工作电压窗口，与氧化电位较低的硫化物

SE 相比具有显著优势(例如，Na3PS4 为 2.49 V，

Na3SbS4 为 2.35 V)[21]。Qie 等[68]计算了 HSSE 与五

种正极材料 (NaCrO2 、 NaCoO2 、 Na2PePO4F 、

Na3V2(PO4)3、Na3V2(PO3)2F3)之间的反应能。如图

7b~图 7d 所示，正极材料与 HSSE 的反应能仅为

0.05~0.1 eV，显著低于硫化物 SSE，表明 HSSE 与正

极材料之间具有良好化学稳定性和相容性[68–69]。然

而，仍有少数正极材料与 HSSE 的相容性不理想。

如 NCM111 与溴化物之间的化学反应能远高于其

他 3 种正极材料，因此在使用 NCM111 作为正极

材料时，可能会出现较多的界面副反应，从而影

响界面离子迁移并加速固态钠电池的容量衰减

(图 7e)[70]。涂层是解决 SSE 界面问题的常用策略。

Yu 等 [56] 报道了富钠异质结构氟化物 SE ，

Na3GaF6-Ga2O3-NaCl(NGFOC-G)，该材料具有单晶

开放式框架结构内的 Na3GaF6，以及梯度型 Ga2O3

和 NaCl 的复合界面修饰层，展现出优异的空气稳

定性和高电化学氧化稳定性，实现了 10−4 S/cm 的高

离子电导率，并实现了高度可逆的 Na+脱/嵌行为及

良好的界面稳定性。 
3.2  卤化物 SSE 和负极的界面稳定性 

与正极界面不同，卤化物 SE 表现出较差的电

化学还原稳定性。如式(1)所示，当与钠金属直接接

触时，卤化物 SSE 会产生大量界面反应，从而导致

SSE 分解[44, 71]。因此，Na 和 SSE 之间的固-固界面

仍然是开发固态钠金属电池的重大挑战。 
Na3MX6 + Na = 6NaCl + M               (1) 

其中：M 为金属元素，X=F、Cl、Br 和 I。 
解决此问题的最常见策略是：与 Na-Sn 合金匹

配；在金属钠/电解质界面引入稳定保护层或者钝化

层，以防止电解质在电池运行中产生分解[36]。将钠

与另一种合金相(例如 Sn)合金化，能够改变原子环

境并调整表面能，因此，经过表面能调整的均质 Na
合金使 SSE 表面从疏钠变为亲钠，从而表现出更

好的润湿性[45]。Oh 等[72]通过高温熔融法将 Sn 粉

末与熔融 Na 混合形成了二元 Na–Sn 合金。如图

8a 所示，调节不同的 Na:Sn 重量比(x:1)形成 NaxSn 
样品(例如 Na7Sn、Na5Sn 和 Na3Sn)，然而，由于

相的添加，金属合金的理论容量，如 Na15Sn4(理论

容量 847 mA·h·g−1)，Na7Sn(1097 mA·h·g−1)、Na5Sn 
(1074 mA·h·g−1)，和 Na3Sn(1028 mAh·g−1)，均略低

于金属 Na(1166 mA·h·g−1)[72]。图 8b 展示了复合合

金负极和 NZSP 的润湿状态。高含钠复合材料表现出

更好的润湿性，表明 NZSP 和高含钠复合材料之间的

表面张力较低。这几种合金负极材料的电位分布在

0.05 V 和 0.1~0.8V 之间(图 8c)，在脱合金化过程中，

NaxSn 表现出比金属 Na 更大的耗尽时间(t0)，表明

NaxSn 具有更快的扩散动力学。根据式(2)所示[72]： 

0 eff 0

1 2
π

i
t D c F

= ⋅
⋅ ⋅ ⋅

 (2) 

其中：Deff 为有效扩散系数；c0 为负极材料中初始
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钠浓度(42.19 mmol cm−3)；F 为 Faraday 常数(≈
96.485 C mmol−1)[72]。 

图 8d 计算了 t0−0.5 和电流密度(i)的线性关系。

较高的 Deff值表明电极具有更快的 Na 扩散动力学，

能够有效补充所产生的空位，从而维持紧密的界面。

例如，Na5Sn 在电极中具有最高的 Deff 值，表明在

脱钠过程中界面处的形态变化最小，能够在脱合金

过程中消耗更多的 Na[72]。 

 
图 7  (a) 氯化物 SSE(Na3MCl6)和硫化物 SSE(Na3PS4 和 Na3SbS4)的电化学稳定性窗口[21]；(b) SE-正极界面的反应能，包括

Na3YCl6(NYC)、Na3YBr6(NYB)、Na3PS4(NPS)和 Na10GeP2S12(NGPS)[21]；(c) Na3YCl6 和(d) Na3YBr6 的反应能计算图[68]；

(e) 溴化物 SSE(Na3MBr6)和 3 种硫化物 SSE 与 4 种典型正极之间的反应能[70] 
Fig. 7  (a) Electrochemical stability window of chloride SSE (Na3MCl6) and sulfide SSE (Na3PS4 and Na3SbS4)[21]; (b) reaction 

energy of SE-cathode interface, including Na3YCl6 (NYC), Na3YBr6 (NYB), Na3PS4 (NPS) and Na10GeP2S12 (NGPS)[21]; (c) 
reaction energy calculation diagram of Na3YCl6 and (d) Na3YBr6[68]; (e) reaction energy between bromide SSE (Na3MBr6) 
and three sulfide SSE and four typical cathodes[70]     

 
此外，利用 Na3PS4[33]或者 Na3PS3.85O0.15[58]

和合金之间的自限反应，可以将卤化物 SSE 和合

金之间的离子 /电子混合界面转化为离子传导界

面，从而防止卤化物 SSE 分解。因此，使用双层

固体电解质 (卤化物+硫化物 )可以提高卤化物

ASSB 中合金负极的稳定性并实现更好的循环稳
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定性(图 8e)[73]。此外，Yu 等[57]利用低熔点氯化物

共晶混合物 NaCl-1.1AlCl3 构建了由 NaAlCl4 组成

的熔盐界面层，用于修饰 Na3GaF6 电解质，有效

软化了 Na3GaF6 的边缘并修复了晶间空隙，降低

了钠离子迁移能垒，提高了 Na+迁移动力学(图 8f
和图 8g)。  

 
图 8  (a) 不同 NaxSn 的 XRD 谱[72]；(b) NZSP 上 NaxSn 的光学图像[72]；(c) 对称电池在 0.5 mA·cm−2 下的电位响应[72]；(d) 脱

钠电流和耗尽时间的关系(t0−1/2 vs. i)[72]；(e) 基于 Na3PS4 中间层的固态电池示意图[73]；(f) Na+在 Na、NaCl、NaAl3 和

NaF 表面上沿 2 条不同路径迁移的俯视图[57]；(g) Na+扩散相应的能垒[57] 
Fig. 8  (a) XRD spectra of different NaxSn[72]; (b) Optical image of NaxSn on NZSP[72]; (c) Potential response of symmetrical 

cell at 0.5 mA·cm−2[72]; (d) Relationship between desodium current and depletion time (t0−1/2 vs. i) [72]; (e) Schematic 
diagram of solid-state battery based on Na3PS4 intermediate layer[73]; (f) Na+ in Top view of Na, NaCl, NaAl3 and NaF 
migration along two different paths on the surface[57]; (g) Corresponding energy barriers for Na+ diffusion[57] 

 

4  结论 
在当前能源转型和可持续发展的大背景下，固

态钠电池凭借其高安全性、低成本和资源丰富等优

势，成为下一代储能技术的有力候选者。固态电解

质作为固态钠电池的核心材料之一，对电池的整体

性能起着决定性作用。卤化物固态电解质因较高的

离子电导率、优异的机械性能和良好的界面相容性，

被视为实现高性能固态钠电池的关键材料。本文全

面综述了钠基卤化物固态电解质的晶体结构、离子

传输机制、合成方法，并深入探讨了其界面稳定性

问题，同时分析了卤化物电解质的主要挑战，并对

其未来研究方向和发展前景进行了展望。 
1) 离子电导率提升：卤化物固态电解质的离子

电导率由晶粒电导率和晶界电导率两个关键因素决

定。通过精确的离子取代、调控钠离子浓度和优化

传输路径，可以有效提高晶粒电导率；同时，提升

材料纯度、增加密度和减少杂质相及晶界缺陷，有

助于增强晶界电导率。目前，钠基卤化物固态电解

质的室温离子电导率已达到较高水平，部分材料甚
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至超过了 1×10−4  ~10−3 S/cm，但对离子迁移机制的

深入研究仍显不足。未来，借助分子动力学模拟和

同步辐射等先进手段，深入探究离子迁移机制，将

是提升卤化物固态电解质性能的关键。 
2) 界面改性策略：卤化物固态电解质的界面改

性主要涉及正极/电解质和钠负极/电解质 2 个界面。

正极侧的改性重点在于优化界面接触，常用方法是

构筑界面涂层。钠负极侧则需同时解决界面接触和

润湿性问题，并抑制钠枝晶生长。例如，通过高温

熔融法形成的 Na–Sn 合金，可改善电解质与钠负极

的兼容性，提升润湿性。此外，利用 Na3PS4 或

Na3PS3.85O0.15 与合金的自限反应，可将混合界面转

化为离子传导界面，防止电解质分解。未来的研究

应继续聚焦于开发更高效的界面改性策略，以实现

固态钠电池性能的全面提升。 
3) 应用前景与挑战：卤化物固态电解质在室温

钠硫电池、钠空气电池等新兴储能领域展现出巨大

的应用潜力。其高离子电导率和良好的界面稳定性，

可显著提高室温钠硫电池的循环寿命和能量密度；

其宽电化学窗口和优异的空气稳定性，能有效防止

钠空气电池中的副反应，提升放电深度和循环稳定

性。尽管前景广阔，但卤化物固态电解质在实际应

用中仍面临诸多挑战，如界面稳定性不足、离子电

导率有待进一步提高等。未来的研究应继续聚焦于

这些关键问题，通过技术创新和深入研究，推动卤

化物固态电解质在实际储能系统中的广泛应用。 
综上所述，卤化物固态电解质在固态钠电池中

的应用前景广阔，但实现其大规模应用仍需克服诸

多技术难题，包括离子扩散动力学和异质界面稳定

性等问题。通过研究者不断的技术创新和深入研究，

卤化物固态电解质有望在未来的能源存储领域中发

挥更加重要的作用，为实现可持续能源供应提供有

力支持。 
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Extended Abstract 

All-solid-state sodium batteries (ASSSBs) emerge as a highly promising next-generation energy storage technology due to their 
inherent high safety, abundant sodium resources, and potential for cost-effective production. A central to the performance of these 
batteries is solid electrolyte (SSE) that has a pivotal role in determining the overall electrochemical performance. Among various SSE 
candidates, halide solid electrolytes (HSSEs) have attracted much attention due to their high ionic conductivity, wide electrochemical 
window and good deformability. These characteristics make HSSEs particularly suitable for high-energy-density applications, where 
conventional liquid electrolytes often fall short due to safety concerns and limited voltage windows. 

The crystal structures of halide SSEs are intricately linked to their ion transport mechanisms and electrochemical performance. 
These structures can be broadly classified based on the metal elements incorporated and the arrangement of halide ions. For instance, 
sodium-based halide SSEs can be categorized into three main types, i.e., those with subgroup 3 and 4 elements (i.e., Sc, Y, La–Lu, Zr, 
Hf), subgroup 5 elements (i.e., Nb, Ta), and subgroup 3 main group elements (i.e., Al, Ga, In). Each category exhibits distinct 
structural characteristics and corresponding ionic conductivities. For instance, Na3YCl6, which belongs to the subgroup 3 and 4 
elements category, is reported to have an ionic conductivity of 1.4×10−7 S/cm at room temperature and a monoclinic crystal structure. 
In contrast, NaTaCl6 as a member of the subgroup 5 elements category has an ionic conductivity of 6.2×10−5 S/cm and a monoclinic 
structure. These structural differences  can affect the ion transport mechanisms and overall electrochemical performance of SSEs. 

The synthesis methods of halide SSEs play a crucial role in determining their structural and electrochemical properties. Common 
synthesis methods include mechanical milling, solid-state annealing, and wet chemical synthesis. Mechanical milling, especially 
high-energy ball milling, can introduce structural disorder and defects, which enhance the ionic conductivity of SSEs. For instance, 
ball-milled NaTaCl6 (NTC) exhibits a higher ionic conductivity of 4×10−3 S/m, compared to its as-synthesized form. Solid-state 
annealing can improve the crystallinity and phase purity of SSEs, but it may also lead to a decrease in ionic conductivity due to the 
reduction of structural defects. Wet chemical synthesis offers a more scalable and energy-efficient approach, but it requires careful 
control of the synthesis parameters to achieve the desired crystal structure and ionic conductivity. 

Interface stability between SSEs and the electrodes is another critical issue that needs to be addressed for the practical application 
of ASSSBs. Halide SSEs generally exhibit good chemical stability and compatibility with cathode materials due to their wide 
electrochemical window and high oxidation resistance. However, the interface between SSEs and sodium metal anode remains a 
challenge. The poor electrochemical reduction stability of halide SSEs can lead to severe interfacial reactions and degradation when in 
direct contact with sodium metal. To mitigate this issue, various strategies are proposed, such as alloying sodium with other metals 
(i.e., Sn) to form a more stable interface, using protective coatings to prevent direct contact between SSEs and sodium, and employing 
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composite electrolytes to enhance the overall stability of the interface. 
In addition, the scalability and reproducibility of halide SSEs are also critical factors for their practical application. The existing 

synthesis methods often involve complex procedures and high-energy inputs, which limit the large-scale production of these materials. 
It is essential for the commercialization of halide SSEs to develop cost-effective and scalable synthesis routes. Moreover, the 
long-term stability and reliability of ASSSBs incorporating halide SSEs need to be thoroughly evaluated under various operating 
conditions (i.e., temperature, cycling rate and environmental factor). 

Summary and Prospects Halide solid-state electrolytes (HSSEs) are poised to revolutionize all-solid-state sodium batteries (ASSSBs) 
due to their exceptional ionic conductivity (i.e., often surpassing 10–3 S/cm), broad electrochemical stability windows (i.e., up to 6 V 
vs. Na⁺/Na), and mechanical flexibility, which enable dense electrode-electrolyte integration and mitigate dendrite growth. However, 
their practical implementation faces multifaceted challenges. Crystal structure optimization is required to balance ionic transport and 
thermodynamic stability, particularly in systems like Na₃YCl₆ or Na₂ZrCl₆, where lattice defects and anion/cation disorder impede 
performance. Synthesis methods such as mechanochemical milling or solvent-based routes need refinement to reduce impurities and 
ensure reproducibility. Electrode-electrolyte interface instability, driven by chemical incompatibility or volumetric changes during 
cycling, remains a critical bottleneck for long-term cycling. Scalable production techniques should bridge a gap between lab-scale 
innovations and industrial manufacturing. Future research should prioritize structure-property relationship studies using computational 
tools like density functional theory (DFT) to design HSSEs with tailored ion migration pathways, coupled with advanced in-situ 
characterization (i.e., synchrotron X-ray tomography or cryo-electron microscopy) to probe dynamic interfacial degradation 
mechanisms. Simultaneously, innovative material engineering strategies, such as inorganic-polymer composites (i.e., HSSE-PEO 
hybrids) to enhance interfacial adhesion or novel dual-phase electrolytes to suppress side reactions can address stability and 
conductivity trade-offs. The development of low-cost synthesis routes (i.e., aqueous precursor processing or scalable sintering) and 
rigorous evaluation of HSSEs under extreme temperatures, high current densities, and a prolonged cycling will be pivotal for 
commercialization. In addition, interface optimization via atomic-layer-deposited protective coatings or 3D nanostructured electrodes 
can also minimize interfacial resistance and improve charge transfer kinetics. With rapid advancements in material discovery, 
machine learning-driven design, and interdisciplinary collaboration, HSSEs become a threshold of practical application, having 
ASSSBs with unparalleled energy density (i.e., >400 Wh/kg), inherent safety, and cycle lifetimes exceeding 5000 cycles. The field 
trajectory indicates that resolving these challenges could have sodium-based solid-state batteries as mainstream solutions for grid 
storage and electric vehicles, marking a paradigm shift in sustainable energy storage. 
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