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摘  要：高镍三元正极材料因高容量、高功率等优势已成为大型动力锂离子电池的首选正极材料。然而，高镍三元正极材料

存在循环稳定性差、容量衰减快等缺点。最新研究指出阳离子混排、过渡金属元素析出、氧空位等是造成材料相变的直接原

因，而界面膜、过充、微裂纹等能进一步加速材料的容量衰减；元素掺杂、表面包覆和材料复合等作为当下最主流的改性技

术，能显著抑制材料的容量衰减。本文综述了高镍三元材料容量衰减机理以及改性研究的现状，同时对其今后的发展方向做

出了展望。 
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Abstract: Nickel-rich ternary cathode materials are the preferred cathode materials for large power lithium ion batteries due to their 
high capacity and high power. However, high nickel ternary cathode materials have some disadvantages, such as poor cyclic stability 
and fast capacity fading. It is indicated that cationic mixing, precipitation of transition metal element, oxygen vacancy, etc. are direct 
factors causing the material phase transformation, while interfacial film, overcharge, microcrack, etc. can further accelerate the 
material capacity fading. The existing modification technologies, such as element doping, surface coating and material composite, 
can inhibit the capacity fading of materials. In this review, the capacity fading mechanism and modification methods of high nickel 
ternary materials in recent years were represented, and a outlook for its future development was prospected. 
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锂离子电池因具有高能量密度、高工作电压等

优势而被广泛应用于各类电动储能装置。正极材料

作为电池中锂的唯一来源，其成本约占整个电池成

本的 40%，因此，研发具有高容量、高循环稳定性、

高安全性以及低成本的正极材料对锂离子电池的发

展至关重要。目前，含锂的过渡金属氧化物作为最

常见的锂离子电池正极材料之一，是因为过渡金属

元素具有多种价态，能在正极材料脱嵌锂的过程中

发生变价而维持材料主体的电荷平衡；另外，过渡

金属氧化物相对于锂具有较高的电极电势，可以为
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电池提供高的放电电压和容量。近年来高镍系三元

正极材料 LiMO2 (其中 M 通常是 Ni、Co、Mn 或 Al，
且 Ni 的摩尔分数在 0.6 以上)因具有较高的能量密

度而成为动力型锂离子电池首选的正极材料；高镍

三元材料 LiMO2 可看作是 LiNiO2、LiCoO2 和

LiMnO2 形成的固溶体或在 LiNiO2 基础上掺杂 Co
和 Mn/Al 得到，其属于六方晶系，空间群为 R3m，

具有 α-NaFeO2型层状结构[1]。M 原子均匀地分布在

过渡金属层并与周围的 6 个 O 成键，Li 在锂层与周

围的 6 个 O 成键，整个层状结构可看作是 M—O 八

面体层和 Li—O 八面体层堆叠而成，正是这种层状

结构使得材料具有优良的锂离子脱嵌能力。 
然而，高镍三元材料在实际应用过程中存在的

容量衰减问题使其大规模的商用受到限制，其面临

的问题主要有以下方面。首先是充放电过程中的相

变，随着各种有害因素在材料充放电过程中逐渐积

累，最终导致材料发生由六方相 H1 到单斜相 M、

到六方相 H2、再到六方相 H3 的一系列相变，其中

H1 到 M 到 H2 的相变主要对应层状结构到尖晶石

结构的转变，是可逆相变，而 H2 到 H3 的相变对应

尖晶石结构向岩盐相结构的转变，是不可逆相变，

不可逆的相变是造成材料在充放电过程中失活的

主要因素，也是引发材料后续产生一系列宏观变化

的源头所在。其次是在材料合成时发生容量衰减：

1) 高温煅烧过程中，由于锂盐的挥发而造成材料锂

缺陷的形成[2]；2) 从 Ni2+到 Ni3+的转变有很大的势

垒，所以在合成时其氧化难以完全进行，过多的 Ni2+

容易占据锂位而导致阳离子混排[3]；3) 过渡金属元

素在过渡金属层分布不均，如 NCM 材料在合成时

会出现 Ni、Mn 和 Co 的团簇，在团簇区域的阳离子

由于电荷补偿会出现价态降低的现象，进而导致材

料局部的晶格畸变[4]。总之，材料在合成过程中面

临的问题很难避免，主要影响材料的首次放电容量，

但不是材料循环过程中容量衰减的决定性因素，因

此当下大量的研究工作主要是针对材料在循环过程

中的容量衰减机理以及改性技术。 
针对高镍三元正极材料在充放电过程中存在的

容量衰减问题，总结了近年来此类材料的研究现状，

着重介绍了造成其在充放电过程中容量衰减的原因

以及目前主流的改性技术，并展望了高镍三元正极

材料今后的发展方向。 

1  高镍三元材料容量衰减机理 
高镍三元正极材料容量衰减的原因实质是材料

晶格中原子排布发生重组进而导致的相变，最终造成

材料表层以及内部产生非活性物质等一系列变化，这

里主要从材料结构和非活性物质的产生两方面简述

高镍三元材料在充放电过程中容量衰减的原因。 
1.1  材料结构破坏机理 
1.1.1  Li+/Ni2+的反占位缺陷    高镍三元材料充

放电时会出现严重的过渡金属离子和 Li+的反占位

缺陷(混排)，其中最主要的是 Ni2+和 Li+的反占位。

如在 LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2(NCM811)材料中，Co2+、

Mn4+与 Li+混排的程度较 Ni2+很小，主要是因为

NCM811中Co和Mn的含量相比于Ni很少；Ni2+/Li+

混排主要归因于 Ni2+(0.069nm)和 Li+(0.074nm)相近

的离子半径[5]，层状结构的材料脱锂后会产生锂空

位层，同时氧层间 O2–—O2–的静电斥力给过渡金属

离子迁移至锂空位层提供了驱动力。另外，高镍三

元材料中的 Ni 主要以 Ni3+存在，而 Ni3+在热力学上

不稳定容易还原为 Ni2+，而 Ni2+在材料中的含量越

多越易发生阳离子混排。部分 Ni2+占据锂位使得 Li+

在材料放电时无法嵌入锂层，从而造成材料容量的

损失，同时，材料发生由层状结构(R3m)变为尖晶石

结构(Fd3m)、进而转变为立方岩盐相结构(Fm3m)的
相变，当材料局部的 Li+空位被 Ni2+全部占据时，材

料发生由层状结构到立方岩盐相的不可逆相变，生

成类 NiO 惰性相，最终完全失去脱嵌锂的能力[6]。 
高镍三元材料无论 NCM 还是 NCA，脱嵌锂过

程中材料表层的阳离子混排最严重，这与材料和电

解液的界面反应以及材料表层的重度脱锂有关。Wu
等[7]发现 NCM 表面的 NiO 惰性相阻止了电解液与

内部材料的接触，能延缓材料进一步由表及里的相

变，他们还发现 NCM 材料遇到空气表面就能生成

NiO 相。另外，少量的 Ni2+/Li+混排不会造成锂离子

传输能力的下降，Zhang 等[8]发现在大量过渡金属

离子占据锂空位时，锂离子仍然可以在层间的二维

扩散通道进行传输。此外，Hideyuki 等[9]认为部分

占据锂空位的 Ni2+会起到支撑和稳定锂层的作用，

因为当材料深度脱锂时，氧层间的斥力会使锂层间

距沿着与层面垂直的方向扩张，此时部分占据锂空

位的 Ni2+能抵消氧层间斥力而稳定层状结构；而当

大量 Ni2+占据锂空位后，锂层间就会产生大量非活

性位点，使锂离子的传输路径变长，造成材料可逆

容量的损失。需要说明的是，高镍三元材料中的阳

离子混排缺陷不只是在材料充放电过程中形成，有

一部分在材料的合成过程中就已经产生，而目前普

遍认为影响材料可逆容量的主要是充放电过程中的
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出现的阳离子混排。 
 

 
(a) 

(b) 

 
(c) 

Green: Li; red: O; silver: Ni; purple: Mn; blue: Co. 

图 1  NCM 中 Ni2+/Li+混排时的晶格结构(a)及 Ni2+/Li+混排

的原子配位结构(b) 

Fig. 1  Structure model for the multilattice of NCM with one 
pair of Ni/Li exchange (a) and coordination structure 
unit for the antisite Ni in Li slab (b)[8] 

 
1.1.2  过渡金属元素的迁移和析出    通常 LiMO2

型正极材料在充放电过程中都会出现过渡金属元

素迁移和析出的现象。过渡金属元素的析出不仅

导致材料本身结构的破环，而且会以氧化物等形

式在材料表面沉积[10–11]，参与材料表面的成膜。

过渡金属元素的迁移和析出发生在材料的脱锂过

程中，对于高镍 NCM 材料 Ni 迁移最为严重，Co

的含量相对于 Ni 很少所以表现不太明显，而以

Mn4+存在 Mn 表现较为稳定；在 NCA 材料中 Co
和 Al 的表现较为稳定，过渡金属的迁移同样以

Ni 为主[12]。高镍三元材料中过渡金属的迁移首先

发生在材料表层，在材料脱锂时由于 Ni 较低的扩

散势垒会使 Ni 沿着 Li+的扩散通道和 Li+一起脱

出，随之在材料表面沉积或进入电解液，造成了

材料表层结构中过渡金属元素的流失[13]；另外，

Lin 等[14]研究了 NCM811 脱锂时过渡金属层的稳

定性，发现随着脱锂程度由表及里的加深，材料

二次颗粒从内部到表面出现Ni含量递减的浓度梯

度，这样材料内部的 Ni 会沿着 Li+的扩散通道向

材料表层的方向进行迁移，最终在表面析出，如

图 2 所示。Yan 等[15]认为过渡金属的迁移是不可

逆过程，一旦过渡金属离子从原来晶格中脱出，

将使得材料的可逆容量迅速下降，并产生结构上

的缺陷并诱发更严重的阳离子混排以及氧的析

出。目前高镍三元材料中关于 Ni 析出的原因主要

归结为外加电压下 Ni 沿着 Li+通道的脱出，本质

是 Ni—O 的断裂，这可能与材料循环后其结晶度

的降低有关，有研究表明高结晶度的 LiMO2 型正

极材料在充放电过程中晶格结构稳定，过渡金属

的析出程度很低[16]。 
 

 
 

图 2  过渡金属元素从材料颗粒内部析出导致材料相变机理示意图[14] 
Fig. 2  Schematic diagram of the mechanism by which transition metal elements precipitate from the interior of the particles leading 

to the phase transition of the material[14] 

 
1.1.3  氧空位的产生    高镍三元材料的容量衰减

还与氧空位的产生有关。相比低镍三元材料，前者

在同样电位下的脱锂深度要大于后者，所以高电位

下前者 Ni4+的含量较高，而 Ni4+本身热力学不稳定，

容易还原为 Ni3+，深度脱锂状态下 Ni4+向 Ni3+的还

原更严重[17]；在高镍三元正极材料中，氧原子的固

定束缚主要通过与过渡金属原子的成键实现，当

Ni4+还原为 Ni3+时，为了补偿过渡金属层的电荷平

衡，过渡金属层中部分 M-O 就会断裂使得氧从晶格

中脱出，从而产生氧空位[18–19]。氧空位的产生也是
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材料结构破坏的一种形式，Wandt 等[20]认为充放电

过程中材料表层和内部的动力学差异，即脱锂时材

料表层的锂率先脱出，形成了由表及里锂离子传输

速率减小的梯度，材料在同一脱锂状态下表层的脱

锂深度远大于内部，使得表层材料过渡金属层的阳

离子还原更加严重，为了保持材料的电中性通常会

有氧的析出，此时在材料表层会产生新相(NiO 相)
及含氧副产物(Li2O)等。Eibar 等[21]认为氧的析出不

仅与过渡金属的氧化还原有关，还与材料脱锂的深

度有关，在充放电过程中材料表层氧的析出最严重。

另外，氧的析出可能/与过渡金属的迁移以及阳离子

混排有着本质联系，因为从材料的化学构成以及价

键理论来看，只有过渡金属层中的阴阳离子保持良

好的完整性，才能使材料保持高度有序的层状结构，

过渡金属离子一旦发生错位，必然伴随着氧的析出

以及局部的相变。 
 

 
(a) LiMO2, where M = transition metals (Ni, Co, Mn or Al), and the schematic structures for each of the defects, (b) Li vacancies (VLi), (c) oxygen vacancy (VO), 
(d) excess Ni (NiLi), (e) Li/Ni exchange (LiNi–NiLi), and (f) Ni migration (Nimig). 

图 3  高镍三元材料层状缺陷结构示意图[18] 
Fig. 3  Atomic configurations for the structure[18] 

 
1.2  非活性物质的产生机理 
1.2.1  表面膜的生成    充放电过程 Li+的脱嵌是

从正极材料表面开始的，在充放电时材料表面结构

很不稳定，这是材料/电解液界面副反应的主要动力

因素，这些副反应使材料表面生成了一层类似于负

极材料上固体电解质相界面(SEI)的膜(CEI)组分[22]，

最终造成界面阻抗增加、材料可逆容量损失。高镍

三元正极材料表面膜的具体成分暂时还没有定论，

目前一般认为其成分主要是残留碱(Li2CO3、LiOH
等)，此外含有 NiO，少量的 LiF、有机锂盐等。残

留碱的存在不仅会阻碍 Li+的传输，而且电子电导率

很差，循环过程中呈现惰性不提供容量，并且能与

电解液中存在的 HF 反应生成 CO2 和 LiF 等，造成

界面产气现象[23]。另外，材料表面的 NiO 呈现化学

惰性，并且对锂离子的传输有阻碍作用；材料表面

NiO的产生可能与材料表层的相变以及材料内部Ni
的迁移、氧的析出有关，目前对于其产生的确切机

制还没有共识，有待进一步深入研究。表面残留碱

产生的路径，目前主流的报道有以下 3 种路径：1)
材料表面的 Li2O 和空气中的 CO2、H2O 反应生成

LiOH 和 Li2CO3，如图 4 所示。Cho 等[24]认为在材

料前驱体混锂的过程中过量的锂滞留在材料的表

面，因锂离子半径较小，极化能力较强，在后续高

温煅烧过程中遇氧形成 Li2O；另外，正极脱锂后与

石墨负极之间的电位差很小，与电解液在石墨负极

上的还原类似，充放电过程中电解液有可能在正极

材料表面也发生还原，与材料表面的残锂反应生成

Li2O[25]。Tian 等[26]研究表明电解液中的痕量水能与

Li2O 反应生成 LiOH，进而和体系中的 CO2 反应生

成 Li2CO3。2) 充放电过程中电解液分解的碳酸根离

子和锂盐分解的 Li+反应生成 Li2CO3，并最终沉积

在材料表面。3) 材料中的锂离子直接与电解液的分

解物反应生成 Li2CO3。需要说明的是，材料在脱锂

时 Ni3+会被氧化成 Ni4+，由于材料表层脱锂程度大，

所以表层 Ni4+的含量较内部多，由于 Ni4+的强氧化

性，使得电解液在材料表面被氧化，由此可见材料

表面的 Ni4+是电解液界面反应的催化活性中心；另

外，Ni4+的还原通常伴随着氧的析出，活性 Ni4+的

来源不仅是材料表层，可能还与材料内部 Ni 的迁移

有关。 
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图 4  表面残碱形成示意图[24] 
Fig. 4  Schematic diagram of the formation of residual alkaline substances on the surface of the material[24] 

 
目前高镍三元材料在合成过程中无法做到精确

控制计量比，导致材料合成后过渡金属元素分布不

均，其表面有大量镍的存在而呈碱性，致使其在空

气中容易吸收 H2O 和 CO2，这就是高镍三元材料储

存性能差的主要原因[27]。表层结构的不稳定还表现

为充放电时材料表层率先开始的脱嵌锂过程，进而

引发材料由表及里的相变，脱嵌锂时材料表层与内

部的动力学差异是造成表层结构不稳定的主要因

素。材料与电解液的界面反应不可避免，如何提高

界面稳定性至关重要，目前有报道[28]提出通过稳定

材料表面的膜(CEI)成分来提高界面稳定性，相信高

镍三元材料也可以以此为借鉴。 
1.2.2  过充导致的失活    高镍三元材料在经历过

充后容量衰减严重。过充时材料锂层处于高度贫锂

状态，锂层间距受氧层间的斥力而增大，材料的层

状结构变的不稳定，容易引起由层状向岩盐相的不

可逆相变[29]。Hwang 等[30]发现 NCA 脱锂达 90%时，

做电子衍射发现材料表层区域的晶体结构发生了从

六方相 H2 到 H3 的相转变(如图 5 所示)，并在循环

后期引发了二次颗粒内部裂纹的产生。Qian 等[31]

的研究也证明了深度脱锂后 NCM 表面能产生岩盐

相。Wang 等[32]用恒电位间歇滴定技术和原位 XRD
研究层状 LiNi0.6Co0.2Mn0.2O2(NCM622)的结构随充

电电压的变化，指出超过 4.3 V 时会出现尖晶石相

并向岩盐相开始转变，通过 Fourier(FFT)曲线和

Fourier 逆变换(IFFT)曲线观察到 NCM622 过充时严

重的阳离子混排，原位 XRD 分析表明(003)、(018)
和(110)的典型单斜晶系衍射峰位置和强度在充放

电时均发生了变化；他们根据晶体缺陷的程度将充 

 
 
(i) layered phase (ii) spinel phase (iii) rock salt phase 
 

图 5  深度充电后的 NCA 明场透射电镜和电子衍射图像[30] 
Fig. 5  Bright field TEM and electron diffraction images of 

overcharged NCA[30] 

 
放电过程分为起始的层状相、充电结束时带缺陷

尖晶石相的层状相、放电时带缺陷的层状相和完

整尖晶石相、放电结束时的尖晶石相 4 个阶段，

在充电电压小于 4.0 V 时晶胞参数 c 呈延伸状态，

在高于 4.0 V 时延伸迅速放缓，而晶胞参数 a 在整

个充电过程中几乎保持上升趋势，与充电过程相

比，放电过程中晶格参数 a 和 c 都是缩小的，在

低于 3.6 V 的放电电压下，Ni2+/Li+混排又开始增

加。另外，在高充电电压下锂层中的阳离子混排

变的严重，并且诱导形成缺陷尖晶石相，最终使

得 Li+扩散系数急剧下降[33]。需要说明的是，过充

本质上是材料的过度脱锂，通常高镍三元材料在
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充电 4.3 V 以上时材料的脱锂程度达 70%，如果脱

锂程度进一步加深会导致严重的不可逆相变，所

以高镍三元材料的充电电压限制在 4.3 V 以内；另

外，在正常电压窗口内过充主要表现为材料的“局
部过充”，因为在充放电过程中材料不同部位存在

动力学差异，如材料颗粒表面成膜的不均匀造成不

同部位锂离子传输速率的差异、材料颗粒间导电物

质分布不均造成局部电流密度的差异等[30–34]，这

些差异能够导致材料颗粒本身以及颗粒间出现局

部的过充，即局部的过度脱锂，这在较高倍率充

电时表现更为明显；为减缓材料本身的这种动力

学差异，今后在材料合成工艺及极片涂布工艺方

面的技术改进显得尤为重要。 
1.2.3  微裂纹导致的失活    高镍三元材料二次颗

粒内部产生的微裂纹是造成材料容量衰减的一个重

要原因。目前工业上合成高镍三元材料的方法主要

是共沉淀法，其特点是利用纳米级的单晶一次颗粒

团聚成多晶二次微米球，组成微米球的一次纳米颗

粒在空间取向上呈现无序性，因而在充放电过程中

二次颗粒内部晶界处存在各向异性的应力应变，这

容易引发颗粒晶界处微裂纹的产生；另外，材料在

脱嵌锂的过程中伴随着晶格的伸缩，宏观表现为材

料颗粒体积的收缩与膨胀，这也是促使裂纹增生的

因素之一，微裂纹不仅会沿着晶界增生，也会向一

次颗粒内部扩展，最后导致一次颗粒的破碎与粉化。

Ryu等[35]研究发现NCM811在深度脱嵌锂的时会出

现明显的体积收缩，循环 100 次后材料二次颗粒内

部晶界处和一次颗粒内部均出现裂纹，如图 6 所示。

Min 等[36]合成了 LiNi0.91Co0.06Mn0.03O2 材料，发现随

着循环数的增加以及充电深度的加深，裂纹会呈现

向内部扩展的趋势。随着裂纹的不断加深以及持续

扩展：一方面，材料二次颗粒内部会产生严重的晶

间缝隙甚至中间空腔，这使得部分一次颗粒被孤立，

晶间缝隙缺少导电基体以及电解质的有效接触，所

以被孤立的颗粒在电化学性能上呈现惰性，无法进

行有效的脱嵌锂，这造成了材料可逆容量的下降；

另一方面，当出现大量的裂纹时，电解液会沿着裂

纹渗入材料内部并发生大面积的副反应，使得颗粒

内裂纹边界处形成新的界面膜，造成材料阻抗急剧

增大，进而严重阻碍锂离子的脱嵌[37]。高镍三元材

料内部的微裂纹主要是在长循环以及深度充放电条

件下产生的[38]，从动力学角度考虑远不止这两种因

素，可能与温度以及材料/电解液的界面反应等有

关，还未见此类的报道。 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

图 6  100 次循环后的断面 NCM811(a, b)暗场和(c, d)明场扫

描透射电镜图像[35] 
Fig. 6  Dark-field scanning TEM images of the cross-section 

of discharged (a, b) and bright-field TEM image (c, d) 
of a fractured primary particle at the surface from the 
NCM811 cathode after 100 cycles[35] 

2  主要改性技术 
2.1  元素掺杂 

掺杂是为了增强材料中过渡金属层中 M—O 键
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的键能，降低材料中阳离子混排程度，提高材料的

结构稳定性和电子电导率，抑制材料在循环过程中

的相变。目前比较常见的掺杂元素有 Mg、Ti、Zr、
F 等，不同价态的离子掺杂主体材料会使材料中过

渡金属元素的价态发生变化，随之产生空穴或多余

电子而改变能带结构，从而使得材料的电子电导率

增大。比如 Mg2+在 NCM 中的掺杂能显著提高材料

的电子电导率。此外还有两种元素的共掺杂，如

Mg/F 掺杂，由于 M—F 比 M—O 有较强的键能从而

抑制了材料晶格中氧空位的产生以及过渡金属元素

的析出，使材料抗电解液腐蚀的能力增强。另外，

Xue 等[39]在 NCM622 中掺 Mo 也稳定了晶格结构并

抑制了材料的极化，使锂层间距变大进而提高了 Li+

扩散速率，SEM 和 EIS 分析表明长循环后材料颗粒

的破碎程度明显减小，在高倍率充放电时的性能有

明显改善；Su 等[40]在 NCM811 中掺杂 Mo，发现能

促进材料表面生成更稳定的岩盐相层，抑制相变进

一步向材料内部转移；Gao 等[41]发现在 NCM811 中

掺 Zr 后材料锂层晶格沿着 c 轴膨胀，使得锂离子

扩散速率显著增大，并且多余的 Zr 在材料颗粒表

面形成稳定的锆酸锂层使材料免受电解液的腐蚀。

Tao 等[42]合成了掺 B 的具有浓度梯度结构的 NCA
材料，发现掺 B 产生的聚阴离子使材料表面的部分

Ni3+向 Ni2+转变，促使材料表面生成稳定的类 NiO
相惰性层，有效抑制了 CEI 膜的生成；KamalikaL
等[43]发现 NCA 材料掺 Na 后，其金属氧化物层间距

的均匀性变得更好，有效抑制了材料脱锂期间层状

结构的坍塌和阳离子混排。 
2.2  表面包覆 

包覆是解决高镍三元材料结构不稳定以及材料/ 
电解质界面副反应等问题的一种有效手段，包覆物

一般较材料本身具有更好的稳定性或导电性，也具

有一定的离子传输性。由于包覆层物质具有较好的

稳定性，包覆层能隔离材料与电解质的直接接触，

减小材料/电解质界面副反应以及过渡金属元素的

析出；另外，稳定的包覆层能减缓材料在循环中二

次颗粒的体积收缩效应，进而抑制微裂纹的产生；

导电性好的包覆层能显著降低材料的电荷转移阻

抗，提高其电化学性能。近年来比较流行的包覆物

有碳单质[3]、金属氧化物、磷酸盐等。Li 等[4]合成

了表面包覆 Al2O3 的 NCM622 材料，发现能有效阻

止电解液对原材料的腐蚀，提高了材料颗粒在长循

环中的机械稳定性。Zhu 等[44]合成了 Li3PO4 包覆的

NCM811 材料，发现 Li3PO4 包覆层能使材料表面的

残锂(如 LiOH、Li2CO3)显著减少，抑制电解液在材

料表面发生的副反应，提高了锂离子在材料表面的

传输速率，使材料的倍率性能有明显提升。Ding   
等[45]在 NCM622 表面均匀包覆了一层普鲁士蓝，发

现包覆后的材料表面生成了稳定的 CEI 膜，进而改

善了材料的存储性能。Yan 等[46]用原子沉积法在

LiNi0.76Co0.1Mn0.14O2 材料表面包覆一层 Li3PO4，

然后经过退火工艺使 Li3PO4 渗入到材料内部晶界

处，发现能基本消除材料颗粒在长循环后裂纹的

产生。Liu 等[47]发现外层包覆 BiPO4 的 NCA 能抑

制过渡金属元素的溶出，使材料在高电压下的稳

定性有很大提升。Chen 等[48]合成了内部掺 Mg 外

层包覆 Li3PO4 的 NCA，发现 Li/Ni 混排程度明显

降低，在高温条件下的循环稳定性以及倍率性能

有明显改善。 
2.3  材料特殊结构的设计 

制备核壳结构以及浓度梯度复合结构材料是

高镍三元材料目前主流改性技术的一种。核壳结构

的内核是高容量的高镍材料，而外壳是相对稳定的

富锰材料。因为在脱嵌锂过程中的相变都是从材料

表层开始的，表层结构的稳定性尤为重要，所以核

壳结构的高镍三元材料兼得了较高的容量和较好

的循环稳定性。高镍三元全浓度梯度结构材料的组

成与核壳结构类似，但从内核到外壳的过渡金属离

子浓度是渐变的，不存在过渡金属含量突变的分界

层，全浓度梯度是梯度材料的最优状态，同样兼得

高容量和高稳定性。Tan 等[49]合成了核壳结构的

Li[(Ni0.9Co0.05Al0.05)0.6(Ni0.4Co0.2Mn0.4)0.4]O2，发现

材料的充电平台较常规三元材料有明显上升，并

有效抑制了材料脱锂过程中 O 的析出，循环稳定

性得到显著改善。Li 等 [50]合成了核壳结构的

NCM811，发现在 55 ℃条件下 105 次循环后容量

保持率较常规 NCM811 提升近 50%，10 C 倍率下

首次放电容量与常规 NCM811 相比几乎没有衰

减。 Chen 等 [33]合成了内核为 NCM811 外壳为

LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2 (NCM111)的全浓度梯度材料，发

现在高电压下倍率性能优异，长循后材料颗粒内部

的裂纹显著减少。Liang 等[51]合成核壳结构的 NCA，

发现在 1 C 倍率下循环 500 次后容量保持率较普通

NCA高出 24%，其分解温度较普通NCA提高 10 ℃。

Ouyang 等 [52]用共沉淀和喷雾热解法合成内核为

NCA 外壳为 NCM111 的核壳复合材料，发现壳层的

NCM111 稳定了表层材料的结构，有效保持了材料

在循环起始时 Li+较好的扩散能力。  
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3  总结与展望 
高镍三元正极材料在充放电过程中存在的阳离

子混排、过渡金属元素迁移以及氧的析出，这些影

响在循环中逐渐积累能使材料结构发生由层状相到

尖晶石相再到岩盐相的转变，进而诱发材料颗粒由

表及里的结构破坏，最终导致材料表面的重构以及

微裂纹的生成；值得注意的是，材料在循环过程中

的过充会进一步加剧材料的失活。目前对高镍三元

材料容量衰减的机理解释是基于单一的表征所得出

的，缺乏本质上的动力学和热力学依据，还没有形

成系统性的理论解释，因此，探究其容量衰减背后

的机理仍是高镍三元材料今后的研究重点。另外，

虽然元素掺杂、表面包覆以及制备特殊结构的材料

等是当下改性高镍三元材料的主流方法，但此类方

法缺乏针对性。目前工业上用共沉淀法生产的高镍

三元材料，其不稳定性主要集中在材料二次颗粒的

表层结构以及内部晶界处，所以有针对性提高材料

表层和内部晶界处的界面稳定性很有必要，相信这

是未来高镍三元材料改性研究的重点所在。 
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