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摘  要：富锂正极材料被认为是高比能锂离子电池的潜在正极材料之一，其能够提供约 300 mA·h/g 的可逆容量，相比于目

前商业化正极材料具有明显优势。然而初始 Coulombic 效率低、电压衰减、容量衰减等阻碍了其实际应用。本综述针对 2 类

富锂材料包括富锂锰基材料和富锂阳离子无序材料，详细介绍其晶体结构、阳离子氧化还原机制、阴离子氧化还原机制，重

点讨论其存在的问题及来源，系统总结其材料改性策略，为富锂正极材料的研究提供理论指导和技术支持。 
 
关键词：锂离子电池；正极材料；富锂；阳离子无序 
中图分类号：TQ152    文献标志码：A    文章编号：0454–5648(2022)01–0070–14 
网络出版时间：2022–01–05 

 

Recent Development on Lithium-Rich Cathode Materials for High Specific Energy 
Lithium-Ion Batteries 
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Abstract: Lithium-rich cathode materials are regarded as one of the most promising candidates for high energy lithium-ion batteries 
delivering reversible capacity of 300 mA·h/g, which are better than the commercial cathode materials. However, some drawbacks of 
lithium-rich cathode materials (i.e., low initial Coulombic efficiency, voltage decay and capacity decay) affect the practical 
application. In this review, we represented recent studies on two types lithium-rich cathode materials, i.e. lithium-rich Mn-based 
cathode materials and lithium-rich cation disordered cathode materials, introduced the crystal structure, cation redox and anion redox 
mechanisms of these lithium-rich cathode materials in detail, discussed the drawbacks of the materials and some sources of these 
drawbacks, and summarized the performance improvement, thus providing the theoretical guidance and technical support for future 
research of lithium-rich cathode materials. 
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锂离子电池(LIBs)具有能量密度高、循环寿命

长以及无记忆效应的特点，广泛被应用于电子产品

中，随着电动新能源汽车需求的增长，要求作为动

力电池的锂离子电池进一步提高其能量密度和工作

电压[1]。LIBs 的性能主要由正极材料、负极材料、

电解质等关键组分决定，因此改进正极材料对提升

LIBs 性能具有重要意义，其中富锂正极材料具有更

高的比容量，最有可能成为下一代锂离子电池的正

极材料[2]。目前商业化的锂离子电池正极材料多数

是基于 LiCoO2 的层状氧化物(LLO)[3]，但钴具有成

本高、毒性强、污染环境严重等问题，需要研发比

容量更高、钴含量更低的新型正极材料，如富镍LLO
材料 LiNi1–x–yCoxMnyO2(NCM)，该正极材料理论容

量约为 275 mA·h/g，实际容量约为 200 mA·h/g[4]， 
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然而富镍 LLO 材料具有对空气敏感、热稳定性差、

循环性能差、需要与钴同时使用等问题，这些问题

限制了富镍 LLO 材料的大规模应用[5]。改进 NCM
性能的过程中，富锂锰基材料 xLi2MnO3·(1–x) 
LiTMO2(TM=Ni,Co,Mn...)(LRM)受到了研究者的关

注，LRM 的理论比容量接近 300 mA·h/g，减少了昂

贵的钴的使用，使成本降低，相较于 NCM 热稳定

性更好，但不容忽视的是 LRM 存在严重的容量衰

减、电压衰减和较低的初始 Coulombic 效率[6]，这

些问题需要在研究的过程中被解决，使得 LRM 满

足商业化需求，表 1 中对LRM 和 NCM 进行了比较。 

表 1  正极材料 LRM 与正极材料 NCM 的比较 
Table 1  Comparison between LRM and NCM 

Parameter Comparison 

Working voltage LRM>NCM 

Specific capacity LRM >NCM 

Energy density LRM >NCM 

Power density LRM >NCM 

First coulombic efficiency LRM <NCM 

Cyclability LRM <NCM 

Structure stablity LRM <NCM 

Cost of transition metals LRM <NCM 

LRM—xLi2MnO3·(1–x)LiTMO2(TM=Ni,Co,Mn...); NCM—LiNi1–x–yCoxMnyO2. 
 

近年来，一种不同于 LRM 有序结构的阳离子

无序岩盐结构富锂氧化物(LDO)受到了越来越多

的关注[7–9]。LDO 同样具有较高的比容量(250～
300 mA·h/g)[10]，Li+的嵌入与脱出行为与 LLO 类似，

无序岩盐结构由多种过渡金属组成，包括 Ti, V, Cr, 
Mn, Fe, Co, Ni 等，该结构中存在三维 Li+通道，阳

离子无序使得在 Li+在嵌入与脱嵌过程中材料的变

形趋于各向同性，这意味着相比 LLO 具有更好的结

构稳定性[11–12]。LDO 中允许存在过量的锂，使得能

量密度进一步提高成为可能。与 LRM 类似，LDO
同样存在容量衰减和电压衰减的问题，表 2 列举了

几种 LRM 和 LDO 正极材料，LDO 的循环性能普

遍较差，但工作电压范围相较 LRM 更为宽泛。尽

管这 2 种富锂正极材料都具有良好的应用前景，

但 LRM 初始 Coulombic 效率低、LDO 循环性能

差以及共有的电压衰减等问题仍需要进一步研究

和解决。 
一般情况下，正极材料的容量主要由过渡金属

的氧化还原提供，而过渡金属阳离子对提供的容量

是有限的，使得能量密度难以进一步提高，研究发

现阴离子氧化还原能够提供额外的容量，这成为了

设计正极材料的新关注点，其机理与可行性一直是

研究的重点[20]。 
目前关于富锂正极材料的研究主要有 3 个方

向：1) 设计和合成新型的 LRM 和 LDO 材料，进一

步提高锂含量以获得更高的工作电压和比容量，降

低钴含量以降低成本和满足环境友好的要求；2) 对
已报道的富锂正极材料进行改进，提升结构稳定性，

得到更可观的循环性能，减缓电压衰减和容量衰减；

3) 研究氧化还原机制，尤其是阴离子氧化还原机

制，为设计新型富锂正极材料提供理论基础，以及

深入探究结构不稳定、电压衰减和容量衰减的原因，

以指导解决这些问题方法的制定。本文将从 LRM
和 LDO 的结构特征开始，讨论阳离子、阴离子的氧

化还原行为，介绍近期针对富锂正极材料性能改进

的相关研究，最后对未来富锂正极材料可能的研究

方向和发展趋势进行展望。 

表 2  不同富锂正极材料的电化学性能 
Table 2  Summary of the electrochemical performances of different types of Li-rich cathode materials 

Cathode material 
chemical formula 

Structure Working voltage range/V Rate/(mA·g–1)
First discharge capacity/ 

(mA·h·g–1) 
Cycle (Capacity  

retention/%) 
Reference

Li1.2Ni0.2Mn0.6O2 Layered 4.8–2.0 200.0 196.0 100 (99.0) [13] 
Li1.2Ni0.13Co0.13Mn0.54O2 Layered 4.8–2.0 125.0 306.0 290 (94.8) [14] 
Li1.2Ni0.17Mn0.56Co0.07O2 Layered 4.8–2.0 37.6 260.0 200 (80.3) [15] 
Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2 Layered 4.8–2.0 50.0 280.7 200 (89.2) [16] 
Li1/2Ni1/3Ti1/3Mo2/15O2 Disordered 4.5–1.5 20.0 225.0 20 (75.0) [17] 
Li2Mn2/3Nb1/3O2F Disordered 4.8–1.5 20.0 277.0 25 (75.0) [18] 
Li1.2Mn0.4+xTi0.4+xO2 Disordered 4.8–1.5 300.0 322.0 50 (80.0) [19] 

 

1  富锂正极材料结构 
1.1  富锂锰基正极材料结构 

充分认知 LRM 正极材料的结构对改进材料性

能具有重要意义，然而在对 LRM 正极材料结构的

认识上还存在许多分歧，大多数研究者认同的 2 种

模型分别是两相纳米复合体模型和均匀的单相固溶

体模型。 
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近期受到更多研究者认同的是两相模型，如

图 1 所示，在这一模型中 LRM 由属于菱方晶系的

LiTMO2 (R3̄m 空间群 ) 相和属于单斜晶系的

Li2MnO3(C2/m 空间群)相的这两相组成，其化学式

可以表示为 xLi2MnO3·(1–x)LiTMO2(TM=Ni, Co, 
Mn...)[21]。Yu 等[22]通过扫描透射电子显微镜技术在

原子尺度上直接展示了在 LRM 正极材料 Li1.2 

Mn0.567Ni0.166Co0.067O2 中上述两相的共存，并可以观

察到两相之间的异质界面，通过选区电子衍射直观

展示了沿[001]rh/[103]mon 轴向的两相界面。Yu 等[23]

同样通过选区电子衍射展示了另一种 LRM 正极材

料 Li1.2Ni0.15Co0.1Mn0.55O2 中两相界面的存在，其中

LiTMO2 相具有和 α-NaFeO2 类似的有序岩盐结构，

区别在于在 LiTMO2 相中 Li 占据 Na 位点，过渡金

属占据 Fe 位点，Li+和过渡金属离子处于立方最密

堆积氧晶格的八面体位点，总体呈现Li层–O层–TM
层–O 层交替排布。Li2MnO3 相具有和 LiTMO2 相类

似结构，区别在于在过渡金属层中，有 1/3 的位置

被锂离子均匀有序地替代，形成了 Li1/3Mn2/3 原子

层。对 LRM 进行 X 射线衍射(XRD)分析，可以看

出主衍射峰与空间群 R3̄m 符合，而出现在 2θ=20°～
25°位置的短程有序衍射峰归于 C2/m 空间群或 Li
和 Mn 的超晶格有序排列[24]。 

 

 
(a) Crystal structure of the trigonal  

LiTMO2 phase 
(b) Monoclinic Li2MnO3 phase 

图 1  LiTMO2和 Li2MnO3的晶体结构示意图[21] 

Fig. 1  Crystal structure of LiTMO2 and Li2MnO3
[21] 

 
另一种观点认为LRM是由Li2MnO3和LiTMO2

形成的固溶体，因为其晶格参数的变化规律符合

Vegard 定律(固溶体的晶格常数是组成成分晶格常

数的中间值 )，在固溶体模型中 LRM 表示为

Li1+xTM1–xO2，这一模型多见于早期的研究中。Jarvis
等[25]使用衍射扫描透射电子显微镜、球差校正扫描

透射电子显微镜和计算机模拟等方法表明

Li[Li0.2Ni0.2Mn0.6]O2 在原子尺度上形成了单相固溶

体，归为 C2/m 空间群。然而固溶体模型不能解释

LRM 的过渡金属层中 Li/TM=1/2 的客观事实，关于

富锂锰基正极材料结构上的争论依然持续，因为

R3̄m 空间群和 C2/m 空间群之间的各种表征参数十

分相近，未来需要更加先进的表征手段和充分的证

据来说明 LRM 的真实结构。此外，在一些关于富

锂锰基正极材料性能改进的研究中，发现材料体相

和表面相的组成可能并不相同，并基于此进行了表

面优化设计[26]，另一种角度也表明了 LRM 结构的

复杂性。 
1.2  富锂阳离子无序正极材料结构 

阳离子无序岩盐结构和 LRM 十分类似，锂离

子和过渡金属离子同样占据了密堆积氧晶格的八面

体位点，具有 α-LiFeO2 类型的岩盐结构，归于 Fm3̄m
空间群，最明显的区别是在理想的 LDO 结构中 Li
和 TM 所处位置是随机的，如图 2 所示[27]。LDO 中

Li+的扩散是通过四面体位置从一个八面体位置到

另一个八面体位置进行的(o–t–o 扩散)[7]，四面体位

置是 Li+的活化位点，每 1 个四面体位置与 4 个八面

体位置共面，Li+迁移的能量势垒取决于共面物质的

化合价和活化的 Li+与共面物质的相对空间位置。 
 

 
(a) Different levels of cation disorder in LiMO2 compounds 

 
(b) Cation coordination in the rocksalt structure 

图 2  LiMO2化合物中的无序岩盐结构[27] 

Fig. 2  Disordered rocksalt structure in LiMO2 compounds[27] 

 

实际上 LDO 内部可能存在短程有序，局部环境

对 Li+嵌入与脱出行为有一定影响，宏观表现为电压

偏移[27–28]。理想情况下过渡金属离子应该随机分

布，在特定位置出现的概率只与 LDO 中该过渡金属

离子的摩尔分数有关，实际上阳离子之间存在静电

相互作用以及其他潜在的相互作用，这些相互作用

驱动过渡金属离子分布具有偏向性，特定物质相互

聚集或排斥，这种现象在金属合金中普遍存在[29]，

当过渡金属离子高度聚集时将会影响 Li+迁移的速
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率，对材料的电化学性能有明显的不利影响，但这

种聚集又有利于材料结构的稳定性，所以在设计与

制备 LDO 的过程中需要寻找一种平衡。基于短程有

序现象对 LDO 进行调控，可以进一步提高锂含量以

提高能量密度，加快 Li+迁移速率，改进材料结构的

稳定性，如对 LDO 进行氟对氧的部分取代可以一定

程度上消除短程有序的不利影响[30]。 

2  氧化还原机制 
2.1  阳离子氧化还原机制 

早期对于锂离子电池正极材料氧化还原机制的

研究集中于稳定的阳离子氧化还原，主要的氧化还

原中心包括 Co, Ni, Mn 等，这些过渡金属能够在 Li+

脱嵌后保持原有的晶体结构：LRM 中是层状结构，

LDO 中是三维结构，同时过渡金属离子自身发生氧

化还原反应为材料贡献容量。 
对于 Co 而言，在 LRM 体系中，充放电过程中

Co 在+3 价与+4 价之间发生氧化还原，随着循环圈

数的增加，电压出现衰减，归因于被还原的钴激活

的 Co2+/Co3+氧化还原对成为了反应中 Co 价态变化

的主要形式，在循环圈数较少、稳定的充放电的条

件下 LiCoO2正极材料能维持一定的电压平台，电化

学反应动力学较为迅速[31–34]；在 LDO 体系中，Co
通常在+2 价与+3 价之间发生氧化还原，实际情况

下仅能氧化到+8/3 价附近，已通过硬 X 射线吸收光

谱捕获 Co 电子状态得到验证[9]。对于 Ni 而言，在

LRM 体系中，Ni 的原始价态一般是+2 价，第 1 循

环充电至 4.5 V 左右完全氧化到+4 价，而后受到激

活，充放电过程中在 2.5～4.8 V 电压窗口内发生+2，
+3，+4 连续变价，已通过 X 射线近边结构光谱得

到验证[35]，电压滞后效应明显，随着循环圈数增加

Ni 对容量的贡献逐渐减小，可能由 Ni4+易与有机电

解质反应和倾向于形成不可逆岩盐相导致[36–38]；在

LDO 体系中，Ni 同样是在+2，+3，+4 价之间进行

氧化还原，与 Co 类似的是 Ni 不能完全氧化到+4
价以贡献全部容量[11,35,39–40]。LDO 相较于 LRM 有

更加复杂的组分，典型的氧化还原中心还包括 Cr, V, 
Fe, Mo 等，利用 Cr3+/Cr6+, V3+/V4+/V5+, Fe2+/Fe3+, 
Mo3+/Mo4+/Mo6+等氧化还原对提供容量，循环过程

中容量保持率优于 Mn 和 Ni，归因于更好的可逆性

和结构稳定性,其中 Cr 也会发生不完全氧化[9,41–44]。 
在众多过渡金属中，Mn 的氧化还原反应行为

最为复杂，存在诸多争议。在对正极材料氧化还原

机制的研究中，通过硬 X 射线吸收光谱分析物质的

K 边缘可以得到不同物质的价态，然而对 Mn 的表

征在 LRM 和 LDO 中出现了不同的结果。Koga 等[35]

对典型 LRM 正极材料 Li1.20Mn0.54Co0.13Ni0.13 O2 中

Mn 的价态进行分析，Mn 初始价态为+4 价，达到

充电顶端(4.8 V)后依然维持在+4 价，吸收边缘的最

大值仅有 1.2 eV 的微弱移动，说明 Mn 没有发生氧

化还原反应，仅在低电压(4.2 V)区出现极其微弱的

Mn3+/Mn4+氧化还原反应。Zhu 等 [26]在对另一种

LRM 正极材料 Li1.2Mn0.6Ni0.2O2 的研究中得到了相

同的结论。Lee 等[18]对一种典型的 LDO 正极材料

Li2Mn2/3Nb1/3O2F 中 Mn 的价态进行分析，发现了在

氧化还原过程中Mn价态+2/+3/+4的连续变化行为，

同时出现了与 LDO 中 Co 类似的不完全氧化的情

况，Lun 等[9]得到了类似的结论。总体而言，在 LDO
中 Mn 的行为与 Co 类似，不完全氧化而只提供部分

容量，而在 LRM 中似乎只起到结构支撑的作用，

但这无法解释 LRM 为何提供了额外的容量，近期

研究表明这与晶格氧的氧化还原有关[45]。 

为了更好地理解LRM中Mn的氧化还原行为以

及探究额外容量的来源，基于 LRM 的两相模型，

研究作为结构基体的 Li2MnO3 是十分重要的。早期

关于 Li2MnO3 的研究中，Kalyani 等 [46]提出是

Mn4+/Mn5+氧化还原对贡献了主要的容量。Robertson
等[47–48]认为是 Li+/H+交换贡献了主要的容量而与

Mn4+/Mn5+氧化还原对无关。Armstrong 等[49]在研究

Li[Ni0.2Li0.2Mn0.6]O2 时得到了不同的结论，认为充电

过程在处于 4.5 V 以及以上的电位时，Fermi 能级位

于 O 的价带内，电子失去的同时 O2–从表面逸出，

Li+从过渡金属层八面体位点迁移到 Li 层，而后进

一步脱嵌，而 Li+原有位点被 Mn 为主的过渡金属占

据，达到充电顶端(4.8 V)后，以上过程停止，总体

表现为从 4.5 V 充电平台结束开始，正极材料等价

于脱出 Li2O，解释了额外容量的来源。 
早期的研究所提供的证据并不能充分说明其结

论的可靠性，随着表征与计算模拟技术的发展，近

期 Radin 等[45]提出的全新模型被广泛讨论和研究。

他们给出了一种基于 Mn7+电荷补偿的新机制，通过

对 Li2O–MnO2–O2 体系的理论计算以及三元相图的

绘制发现，假如 O—O 键的形成有动力学阻力，则

Mn 可能从+4 价以 LiMnO4 和 Mn2O7的形式氧化到

+7 价，同样可以实现 Li+脱出。此前的研究表明，

Li2MnO3 在高电压(>4.5 V)条件下会析出 O2，通过对

初次充电过程析出气体的定量分析，Rana 等[50]认为

额外容量很大程度上来源于 O2–的不可逆氧化，而
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后的研究又指出，O2 析出只能补偿部分电荷，与实

际增加的容量不符[51]。Radin 等[45]提出充电过程中

Mn 从+4 价氧化到+7 价的反应机制为： 
+

2 3 2 3Li MnO Li MnO + Li + ex x x 
  (1) 

其中 Li2–xMnO3 中的 Mn 是+4 价与+7 价混合的，根

据这一机制计算首次电压平台与实际情况基本符

合。在 Li2MnO3 首次 Li+脱出过程中，1/2 的 Mn 从

+4 价氧化到+7 价，Mn7+在高能射线下易分解以及

Mn—O 共价键构成的阻力解释了 O 的 K 边缘吸收

光谱弛豫的现象，Mn7+容易从过渡金属层的晶格氧

八面体位点迁移到晶格氧四面体位点，迁移过程动

力学缓慢解释了电压滞后的现象，如图 3 所示。 
 

 
 

图 3  LRM 中 Mn 的氧化还原行为[45] 
Fig. 3  Redox behavior of Mn in LRM[45] 

 

在近期的研究中还存在着其他观点。Zhuo 等[52]

对 LRM 的基体材料 Li2MnO3 中 Mn 的价态进行分

析，证明 Mn3+/Mn4+氧化还原对同样对额外容量具

有贡献。Radin 等提出的反应机制解释了此前未能

充分解释的现象，但关于 Mn 的氧化还原行为显然

还存在争议，未来需要更多的表征结果来确定富锂

锰基正极材料中 Mn 的主要氧化还原反应行为。 
2.2  阴离子氧化还原机制 

在对锂离子电池正极材料的研究过程中，一直

以来人们默认阳离子是氧化还原中心，而当进一步

提高充电电压时(>4.2 V)，额外容量的出现让人们开

始怀疑阴离子参与了电荷补偿，阴离子的氧化还原

行为开始成为研究的关注点[53–55]。Sathiya 等[55]在研

究一种层状富锂正极材料 Li2Ru0.5Sn0.5O2 时，借助 X
射线光电子能谱证明了可逆的氧的氧化还原贡献了

部分容量，提出了 O2–/O2
2–氧化还原对的电荷补偿

机制。这一机制提出后，Seo 等[56]基于当时广泛的

相关研究系统地阐述了氧在富锂正极材料中的氧化

还原机制[56]，他们通过密度泛函理论计算和分析了

局部环境中 O2–周围的状态密度和自旋密度来确定

晶格氧是否具有氧化还原活性，选取简单的层状正

极材料 LiNiO2 作为研究对象，理想情况下 O2–与 3
个 Li 和 3 个 Ni 配位，实际的结构可能还包括与 2
个 Li 和 4 个 Ni 以及 4 个 Li 和 2 个 Ni 配位，如图 4
所示，在 O2–与 4 个 Li 和 2 个 Ni 配位时透射状态密

度异常增大，特殊的 Li—O—Li 结构使得这种状态

下的氧离子不稳定，表现出如同孤立氧离子一样的

氧化还原活性，而在 LRM 中过量的 Li 占据了过渡

金属的位点，使得 Li—O—Li 结构大量存在，这意

味着具有氧化还原活性的 O2–也同样大量存在，这

样的结构也存在于 LDO 当中，说明晶格氧具有氧化

还原的条件；以M代指具有 d轨道电子的过渡金属，

相比于常规的 Li—O—M 结构，Li—O—Li 结构存

在着孤立的未杂化的 O 2p 状态，状态密度与该结构

数量成正比，这种状态的 O2–比杂化的 O 2p 状态的

O2–更容易被氧化，如图 5 所示。这样就可以完整解

释 O 发生氧化还原的合理性，也解释了在富锂正极

材料中即使在 4.3 V 左右的低电压下也会出现 O 氧

化还原的现象。 
 

       (a) Two Li and four Ni        (b) Three Li and three Ni

 
(c) Four Li and two Ni 

EF is Fermi energy. 
图 4  阳离子混合引入氧周围的各种局部环境[56] 

Fig. 4  Cation mixing introduces various local environments 
around oxygen[56] 
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图 5  氧在富锂正极材料中的氧化还原机制[56] 
Fig. 5  Oxygen redox mechanism in lithium-rich cathode materials[56] 

 
以上的模型与解释得到了广泛的认同[20,57–62]，

并在随后的研究中不断发展。Pearce 等[57]在研究一

种层状富锂正极材料 β-Li2IrO3时发现同样的阴离子

氧化还原行为，同时发现触发 O 发生氧化还原的电

压大小与 O—TM 键能密切相关，以及 Li+全部脱出

后其结构依然保持完整。β-Li2IrO3 的这一新发现给

予了 Hong 等启发，用氧化还原惰性 Sn 部分取代 Ir
制备出层状富锂正极材料 Li2Ir1−ySnyO3，基于此材料

讨论了 O 氧化还原能否发生与 VM–MLi 缺陷的关系
[59]。Dai 等[60]展示了对 Li1.17Ni0.21Co0.08Mn0.54O2 进行

100 圈充放电循环后 O 的氧化还原保持了 76%的可

逆性，并说明了阴离子氧化还原机制在钠离子电池

中同样可以提供容量。Hafiz 等[61]为阴离子氧化还

原模型提供了更多的实验证据。Li 等[63]对一种典型

的LRM正极材料Li1.2Ni0.2Mn0.6O2进行了相关研究，

通过密度泛函理论计算推测过氧化 O—O 键是沿 c
轴形成的，借助原位 Raman 光谱直观地证明了这一

推测的可靠性，得到了 4.5 V 电压平台附近的额外

容量主要由 O–/O2–氧化还原对贡献的结论。 
基于可逆的阴离子氧化还原行为，Li 等[64]设计

并成功合成了一种新型富锂正极材料 Li2Ni1/3 

Ru2/3O3(LNRO)，归于 Fm3̄m 空间群，不同于一般的

LDO 正极材料，LNRO 具有更高的比容量，更好的

循环性能、结构稳定性和动力学过程，电压衰减的

问题也得到了解决。通过 O–/O2–氧化还原对的参与，

LRNO 在 10 mA/g 的电流密度下充放电表现出超过

300 mA·h/g 的高比容量，而在 200 mA/g 的电流密度

下充放电 150 个循环仍能保持 94.2%的容量。阴离

子氧化还原机制不断得到发展和应用，相关的研究

还将持续，未来富锂正极材料比容量的进一步提高

将主要基于阴离子氧化还原机制。 

3  富锂正极材料应用中存在的问题以

及改性方法 
3.1  问题及来源 
3.1.1  初始循环不可逆容量损失    LRM 正极材

料的放电容量高于 LiCO2 等材料，其独特的容量来

源导致较低的初始 Coulombic 效率(ICE)。第 1 次充

电过程可分为 2 段：第 1 段，随着充电进行电压逐

渐上升；第 2 段，当电压达到 4.5 V 时出现长的充

电平台。第 1 段容量来源于菱形层状 LiTMO2 相，

第 2 段容量来源于单斜 Li2MnO3 相。为了揭示不可

逆容量的来源，需要了解第 1 次循环过程中的电化

学机制。当 LRM 充电到高电压过程中，主要发生

LiTMO2 中的 Li+脱出过程，用化学方程式表示为： 
–

2 1 2LiTM Li TMO Li exO x x
    (2) 

这一部分脱出的 Li+在随后的放电过程中可以重新

嵌入到原来的八面体位置。4.5 V 的放电平台主要进

行 Li2MnO3脱去 Li2O 的过程，即 Li+脱出过程伴随

着氧的损失，用化学式可表示为： 

2 3 2 2Li MnO MnO Li O   (3) 
这一过程贡献了充电过程中的主要容量，但是这一

过程发生氧损失，导致结构发生变化，首圈充电过

程中以 Li2O 脱出的 Li+很难再嵌入，意味着这一过

程几乎是不可逆的。目前认为，这种不可逆反应是

不可逆容量产生的主要原因，导致了较低的 ICE。 
3.1.2  电压衰减    目前普遍认为电压衰减源自于

充放电循环过程中层状结构向尖晶石结构的转变。

这种转变归因于过渡金属离子的不可逆迁移，在充

电过程中过渡金属离子迁移到 Li 层的四面体位点，

这个过程是部分可逆的，导致了尖晶石结构的形成。
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Mohanty 等[65]详细研究了尖晶石结构形成过程中的

离子迁移行为，认为只有在相邻的 Li 层具有足够多

的八面体空位时，Mn 才能从八面体位点迁移到 Li
层的四面体位点。他们提出可以通过掺杂更大离子半

径的碱金属离子来抑制 Mn 的迁移。Li 等[66]将不具

有阴离子氧化还原活性的正极材料 Li1.2Ni0.2Ru0.6O2

作为研究对象，讨论了无阴离子氧化还原情况下电

压衰减的问题，结果表明：过渡金属离子的迁移是

电压衰减的直接原因，如果晶格氧发生氧化还原可

以加速电压衰减。Sathiya 等[67]发现电压衰减不应简

单的归因于过渡金属离子的迁移，过渡金属离子在

Li 层的四面体位点被捕获是电压衰减的原因，他们

通过掺杂大离子半径的 Sn4+抑制了这种捕获行为，

减缓了电压衰减。 
3.1.3  倍率性能差    倍率性能差是限制 LRM 材

料发展的另一缺点。材料表面形成的固体电解质层

通常被认为是倍率性能差的原因之一，Xu 等[68]则

提出差的倍率性能可能是由在第 1 次循环过程中形

成的尖晶石结构导致。Gu 等[69]详细研究了富锂正

极材料循环过程中尖晶石结构的形成，他们认为尖

晶石结构的形成破坏了材料的层状结构，造成 Li+

扩散通道被堵塞，从而导致材料的倍率性能差。晶

格氧氧化还原所形成的高 O2–迁移能阻碍了 Li+的扩

散，过氧化 O—O 键的形成也会激发过渡金属离子

从过渡金属层向空锂层缓慢迁移，对 Li+的扩散起到

了抑制作用。Yu 等[23]研究了 Co、Ni 和 Mn 位点的

动力学特征，结果发现 Mn 位点反应动力学最缓慢，

这表明 Li2MnO3 组分是引起 LRM 反应动力学迟缓

的关键因素。因此，通过优化 LRM 材料中的

Li2MnO3 组分，如减少 Li2MnO3 含量、掺杂、稳定

Mn 晶格等方法可以提高 LRM 的倍率性能。 
3.2  富锂正极材料性能改进方法 

目前为止，研究人员致力于从不同角度来提高

富锂正极材料的电化学性能。对于 LRM 正极材料，

目前的性能改进方法主要有掺杂、表面修饰等。而

LDO 正极材料正处于研究的初步阶段，设计与合成

新的 LDO 正极材料是目前的研究重点。 
3.2.1  掺杂    根据在 LRM 中掺杂位点的不同，

阳离子掺杂可分为 Li+离子位点掺杂和 TM 位点掺

杂。最常见的 Li+位点掺杂元素是碱金属元素，如

Na+、K+，因为它们具有相似的电子层结构。He
等[70]发现 Na+掺杂会降低 Li+扩散的势垒，从而提高

Li+扩散系数。Li 等[71]研究发现 K+掺杂提高了材料

的循环稳定性，他们认为 K+掺杂抑制了层状结构向

尖晶石结构的转变。K+掺杂抑制了 Li 层中三空位的

形成以及 Mn 的迁移，同时 K+半径较大，增加了尖

晶石结构形成的空间位阻。 
除了碱金属元素外，其他元素也被尝试用于 Li+

位点的掺杂。Choi 等[72]用选择性原位电化学掺杂工

艺将 Mg2+和 Zn2+掺杂到 LRM 正极材料的 Li+位点。

结果发现，Zn2+掺杂不会降低 LRM 材料的可逆容

量，在 100 次循环后实现了更高的容量保持率和

Coulombic 效率。Song 等[73]发现 Ca2+掺杂提高了过

渡金属离子迁移的势垒，从而抑制了尖晶石结构的

形成，在循环过程中显著减缓了的电压衰减。 
掺杂元素离子占据过渡金属离子位点可以提高

材料的电化学性能。Kang 等[74]采用共沉淀法用 Y
部分取代 Co，Y3+具有较大的离子半径，增大了层

状结构的晶格参数，有利于 Li+的迁移。Wang 等[75]

通过 Sn 掺杂提高了 Li2MnO3·LiMn0.5Ni0.5O2的倍率

性能。Sn4+具有较大的离子半径，扩大了(003)晶面

的晶面间距，较大的(003)晶面间距显著降低了扩散

的能量势垒，恒电流间歇滴定结果表明 Sn 掺杂的材

料具有更高的 Li+扩散速率，如图 6 所示。 
另一种提高材料电化学性能的方法是用阴离子

部分取代晶格氧位点。Li 等[76]采用共沉淀法合成了

F 掺杂的 Li1.2–xMn0.54N0.13Co0.13O2–xFx (x=0, 0.02, 
0.05, 0.08)。所得的 Li1.15Mn0.54Ni0.13Co0.13O1.95F0.05

材料在 100 次循环后容量保持率达到 86%，在 5 C
的高倍率放电下可逆容量仍有 87 mA·h/g，而原始材

料 Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2在 100 次循环后容量保持

率为 55%，5 C 放电倍率下可逆容量仅为 34 mA·h/g。
他们研究发现 F 掺杂会减少第 1 次循环中氧的不可

逆损失，并可以延迟层状结构向尖晶石结构的转变，

使晶格结构保持稳定。从而在电化学循环中展现出

更高的容量保持率。Song 等[77]通过低温热处理合成

了 F 掺杂的 Li[Li1/6Ni1/6Co1/6Mn1/2]O2–xFx，所得材料

也展示出较好的初始 Coulombic 效率和容量保持

率，他们认为 F 掺杂提高了 Li2MnO3 脱锂后 Li+的

重新嵌入率，并且降低了 Mn 的价态，使得 Mn 离

子在充电过程中可以提供更多的电子。Lee 等[78]通

过第一性原理计算研究了 F 掺杂相比其他元素掺杂

所具有的优势并计算出了合适的 F 掺杂比例。

Kapylou等[79]研究发现F掺杂可以提高LRM材料的

热稳定性，XRD 分析表明 F 掺杂抑制了高温下的氧

释放，从而提高了材料的热稳定性。Wang 等[80]研

究了 Cl–掺杂所起的作用，结果发现 Cl–同样可以提

高材料的循环稳定性。 
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此外还有采用聚阴离子(XO4)n–进行掺杂的策

略。Zhang 等[81]将 PO4
3–聚阴离子掺杂到 LRM 中，

所得材料在循环过程中具有更高的容量保持率和

更稳定的中点电压，之后又将 SiO4
4–和 SO4

2–聚阴

离子[82]作为掺杂剂，研究发现大离子半径聚阴离

子掺杂会在晶格中产生缺陷，这些缺陷将尖晶石

相和体相分隔开，阻碍了晶体的结构转变。此外，

Li 等[83]通过掺入聚阴离子(BO3)3–和(BO4)5–实现了

对电子结构的操控，提出了提高 LRM 电化学性能

的新方法。 
相较于单原子掺杂，多重原子共掺杂由于协同

作用会起到更好的改进作用。Liu 等[84]采用 Na3PO4

作为掺杂剂，Na+和 PO4
3–的协同作用抑制了 Li+对

Ni+位点的占据和 Ni+对 Li+位点的占据，即抑制了

Li/Ni 混合，使得掺杂后的 Li/Ni 混合由原始状态的

2.58%降低到 0.72%，Li/Ni 混合的降低提高了锂离

子的扩散速率和材料的倍率性能。掺杂后的样品

Li1.17Na0.03Ni0.13Co0.13Mn0.53P0.01O2(N3P-LNCM) 在

10 C 放电倍率下展现出 106.4 mA·h/g 的放电容量，

而原始样品放电容量仅为 78.6 mA·h/g。而 Zheng
等[85]通过调节电子结构的策略，在 Li/Ni 混合度增

大的情况下，通过键的转换降低了锂离子扩散的能

量势垒，从而实现了良好的倍率性能。Hu 等[86]利

用 Na 和 Sn 共掺杂抑制杂质 Li2SnO3的形成，得到

不含杂质的 Li0.994Na0.228Mn0.449Ni0.132Co0.148Sn0.069O2 

(SN–LLO)，相较于单一 Sn 掺杂提高了材料的电化

学活性。 
3.2.2  表面修饰    LRM 电极材料与电解质界面

在循环过程中会发生大量的副反应，造成锂离子和

TM 离子的溶解，在界面上会生成固体电解质层

(SEI)，降低离子电导率。除此之外，层状结构向尖

晶石结构的转变也首先发生于表面，并逐渐向体相

扩展。因此，表面设计对于提高 LRM 材料的电化

学性能起着重要作用。 
 

(d) Lithium diffusion coefficient calculated  
from GITT data at various x 

 

图 6  Li+在层状结构中可能的扩散示意图[75] 
Fig. 6  Possible schematic lithium diffusion pathway in the layered structure[75] 

 
表面涂层被广泛应用于对正极材料表面进行保

护。Al2O3，Li2ZrO3，AlF3，LiFePO4等已经被用作

表面涂层材料。这些材料往往具有化学惰性，可以

保持电极材料在循环过程中的稳定性，提高锂离子

电导率。磷酸盐类被认为是一种良好的涂层材料，

磷酸盐具有稳定的结构和高的锂离子扩散速率。

Yang 等[87]将 Li4V2Mn(PO4)4(LVMP)用作涂层材料，

LVMP 不仅降低了锂离子扩散的能量势垒，促进了

锂离子的传输，同时 LVMP 还降低了电极表面

Li2CO3 和 LiOH 的含量，减少了副反应的发生。尖

晶石结构具有三维锂离子扩散通道，可以快速传输

锂离子而具有高倍率性能，也被广泛应用于涂层材

料。Wu 等[88]展示了一种在表面获得尖晶石相的简

单方法，用适当浓度的 NH3·H2O 对三元碳酸盐前驱

体进行处理，Ni2+会与 NH3·H2O 之间发生强配位反

应，降低颗粒表面的镍浓度。再经过煅烧和锂化得

到的富锂正极材料中会形成独特的层状相–共存相–
尖晶石相结构，该结构避免了传统包覆方法形成的

相边界层对锂离子传输的影响。制备的 LMNC10 
(LixMn0.068Ni0.188Co0.204Oy)正极在 2 C 放电倍率经过

100 次循环后容量保持率为 94%，在 10 C 放电容量

156 mA·h/g，相较于 0.1 C 的放电容量，容量保持率

为 52.8%。Zhang 等[89]报道了利用电介质极化来抑

制富锂正极材料的析氧行为。他们使用反尖晶石结

构的 Mg2TiO4(MTO)作为涂层材料，涂层中的电偶

极子倾向于排成一列形成反向电场，如图 7 所示。

在充电过程中，反向电场给氧离子施加一个反向作

用力，限制氧离子从体相向外迁移，抑制了正极材
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料的氧损失。改性的富锂正极材料 Li1.2Mn0.54·Ni0.13 

Co0.13O2(LR)@MTO 在 2 C 经过 700 次循环仍具有

81%的高容量保持率，远超原始材料 LR 的 44%的

容量保持率，并且电压仅衰减 151 mV，展现出优良

的循环稳定性并且极大地抑制了电压衰减。 

电化学活性材料也被用于对正极材料表面进行

修饰。Gao 等[90]将 V2O5 和正极材料 Li[Li0.2Mn0.54· 

Ni0.13Co0.13]O2 混合研磨制得复合材料，结果发现所

得复合材料第 1 次循环中不可逆容量下降，并且在

11% (质量分数)V2O5 附近不可逆容量达到零。这主

要归因于V2O5可以容纳第1次循环过程中无法嵌入

层状材料的锂离子。MoO3 也被用作活性材料，Wu
等[91]将其与 Li[Li0.2Mn0.54Ni0.13Co0.13]O2 高能球磨制

得的复合材料既展现出低的第 1 次循环不可逆容

量，同时 5% (质量分数)MoO3 的复合材料还展现出

良好的循环性能。Qiao 等[92]采用锰基 MOF 对正极

材料进行表面改性。锰基 MOF 具有高表面积和能

与氧结合的金属位点，可以实现对氧的吸收。这种

过渡金属和氧之间的键合作用可以减轻循环过程中

氧的析出并提高正极材料的结构稳定性。 
 

 
 

图 7  Mg2TiO4介电涂层抑制氧离子向外迁移[89] 
Fig. 7  Proposed Mg2TiO4 dielectric coating to inhibit the 

outward migration of oxygen anions[89] 
 

表面涂层和掺杂相结合的策略也被应用于表面

改性中，该方法结合了体相掺杂和表面改性的优点。

Ding 等[93]使用 NaF 作为表面改性剂，将 NaF 均匀

涂覆在材料表面然后再高温加热促使 Li+/Na+进行

离子交换，从而在表面形成了厚度小于 15 nm的 Na+

掺杂区。经过 1% (质量分数)NaF 改性后的 LRM 材

料显示出更好的倍率性能，在 10 C 经过 1 000 次循

环后容量保持率为 85%。Zhao 等[94]利用 PO4
3–聚阴

离子的浓度梯度驱动扩散使表面发生结构转变，从

而制备出具有纳米级尖晶石表面层的新型 LRM 材

料。尖晶石表面层可以保护 LRM 材料，避免电极

表面与有机电解质发生反应，同时促进锂离子和电

子传输，而聚阴离子掺杂则增强了 LRM 的循环稳

定性。5% (质量分数)磷酸盐改性的 LRM 材料在

0.1 C 展现出约 300 mA·h/g 的高可逆容量，在 100
次循环后容量保持率为 95%。 
3.2.3  其他方法     调节材料相匹配的电解质

和黏结剂也被认为是提高富锂正极材料电化学

性能的重要方式。Zhang 等[95]使用羧甲基纤维素

钠(CMC)作为黏结剂。使用 10% (质量分数) CMC
作为黏结剂的 Li1.2Ni0.13Co0.13Mn0.54O2 正极材料

CMC10 在 200 mA/g 循环 500 次后容量保持率为

83%，但聚丙烯腈(PAN10)和聚氯乙烯(PVDF10)在
同样条件下循环后容量保持率分别仅为 37%和

40%。CMC10 电极经过 100 次循环中点放电电压

(MPV)保留率为 88%，而 PAN10 和 PVDF10 的 MPV
保留率为 74%和 76%。CMC10 电极电化学性能改

善主要归因于 CMC 可以抑制过渡金属溶解，而且

CMC中的Na+会部分掺杂到正极材料中抑制电压衰

减。此外，CMC 还可以防止正极材料和集流体分离，

稳定电极结构。基于海藻酸钠(SA)，瓜尔胶(GG)等
的黏结剂也被用于改善 LRM 的电化学性能。电解

液的优化也是提高富锂正极材料电化学性能的有效

方法。电解质添加剂可以在正极与电解液表面形成

保护层，抑制电解液和正极材料的副反应。Zhang
等[96]使用三甲基乙酸酯磷酸盐(TMSP)作为添加剂，

对 SEI 层进行改性。正极在添加 1.0% (质量分

数)TMSP 的电解液中循环 50 次后容量保持率为

91.1%，高于参比电解液的 84.7%，这主要归因于添

加 TMSP 之后在电极表面形成保护层，抑制电极电

解液界面副反应的发生。Birrozzi 等[97]使用三甲基

硅基硼酸(SB)和 1,3-丙烷磺酸内酯(PS)作为电解质

添加剂，结果发现 PS 和 SB 在一定程度上会抑制尖

晶石相的形成。 

LRM 的活化涉及晶格氧的释放，锂离子的提取

以及层状向尖晶石相转变等过程。氧损失和结构转

变已被证明会导致 LRM 材料电化学性能变差。因

此，优化正极材料的活化过程也是一种提高富锂正

极材料电化学性能的有效方法。Luo 等[98]使用低温

熔融钒酸盐表面处理来活化富锂正极材料。经过处

理后的 LRM 材料 ICE 从 78.9%提高到 95.1%，而且

经过 100 次循环中点电压仅衰减 0.04V，而未经处

理的材料中点电压衰减了 0.30 V。这主要归因于预

活化抑制了 O2 释放，提高了氧离子的可逆性。此外，

钒酸盐处理会在 LRM 材料表面形成贫锂结构，这

种结构有效抑制了层状相向尖晶石相的转变，抑制
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了电压衰减。Wang 等[99]采用简单的水处理对富锂

正极进行活化，Erickson 等[100]采用低温电化学活

化的方法提高了富锂正极材料的容量，抑制了电压

衰减。 
先前研究认为正极材料中的缺陷对电化学性能

不利，随后进一步研究发现，正极材料中部分缺陷

可以提高电化学性能。Qiu 等[14]研究发现某些表面

缺陷可以提高氧的氧化还原能力，进而提高材料的

容量。Guo 等[101]将大量的纳米级缺陷加入到富锂正

极材料中，结果发现所得材料具有 287 mA·h/g 的容

量，而且还显著抑制了电压衰减，500 次循环中平

均电压衰减为 0.281 mV/循环。Li 等[102]使用柠檬

酸对 LRM 材料进行预活化和纳米级缺陷修饰，修

饰过的材料和原始材料在 1 C 下 200 次循环后容

量保持率分别为 99.5%和 53.4%，电压衰减分别为

1.27 mV/循环和 3.7 mV/循环。 
3.3  LDO 材料研究进展 

Urban 等[12]首先研究揭示了无序岩盐相富锂氧

化物 LDO 作为正极材料的可行性，随后的研究陆续

发现了多个种类的 LDO 材料。在这里主要对近年来

发现的 LDO 材料进行梳理。 
Chen 等[103]首先发现了具有无序岩盐结构的氟

化钒基氧化物 Li2VO2F，研究发现 Li2VO2F 在 2.5 V
放电电压下具有 420 mA·h/g 的高比容量，在 1 C 倍

率下具有 300 mA·h/g 的放电容量。之后 Wang 等[104]

进一步研究了 Li2VO2F 的热稳定性与反应机理。他

们研究发现 Li2VO2F 在氩气气氛中在 250 ℃也可以

保持稳定，展现出良好的热稳定性。但是 Li2VO2F
展现出差的动力学性能，在高倍率下放电容量会迅

速衰减。他们把容量衰减归因于循环过程中活性锂

离子的损失，而脱锂和嵌锂的不完全被认为是限制

容量的因素。Cambaz 等[105]采用浓缩电解质的方法，

在碳酸二甲酯中加入 5.5 mol/L LiFSI 有效抑制了

Li2VO2F 在循环过程中 V 的溶解。Källquist 等[106]

在电解液中加入添加剂使得在电极表面形成中间

相，减轻了正极材料的氧化和降解过程。Baur 等[107]

通过在 Li2VO2F 中掺杂 Ti 和 Fe 元素提高了正极材

料的电化学性能。 
Yabuuchi等[108]研究了基于Li3NbO4体系的无序

岩盐结构。他们选择 Li3NbO4 惰性氧化物作为电极

材料的主体结构，Nb5+可以稳定正极材料离子的氧

化还原反应，在 50 ℃Li1.3Nb0.3Mn0.4O2 具有 250～
300 mA·h/g 的高可逆容量。Nakajima 等[41]将 Nb 基

体系应用到钒氧化物中，制备的 Li1.25Nb0.25V0.5O2

具有 240 mA·h/g 的可逆容量，并具有较好的循环稳

定性。Wang 等[109]合成了 Li1.25Nb0.25Mn0.5O2，该材

料在 55 ℃第 1 个循环展现出 287 mA·h/g 的高容量

和 909 W·h/kg 的高能量密度。 
Mo 具有高的价态，在氧化还原中可以提供更多

的电子，具有良好的应用前景。Li9/7Nb2/7Mo3/7O2
[110]，

Li2MoO2F[111]，Li1.2Ni1/3Ti1/3Mo2/15O2
[17]等 Mo 基无序

岩盐结构陆续被开发出来，均展现出高的可逆容量。

除了以上几种体系外，Mn 基、Ni 基、Ti 基无序岩

盐相体系也备受关注。 

4  总结与展望 
富锂正极材料具有高容量，低成本等优势，具

有很高的应用前景，有望取代目前广泛使用的

LiCoO2, LiFePO4, LiMn2O4 等正极材料。充分了解材

料的晶体结构和性质才能更好地提升性能，所以未

来对于 LRM 和 LDO 的晶体结构和氧化还原机制的

相关研究还是必要的。 
富锂正极材料中目前研究最多的是 LRM 材料，

但是 LRM 材料仍存在电压衰减、倍率性能差和初

始循环容量衰减严重等问题，在实际应用中能量衰

减严重难以商业化。目前研究认为，首圈充电过程

中氧的不可逆损失、充放电循环中尖晶石相的形成、

Li2MnO3 组分和过氧化 O—O 键的形成等原因是造

成 LRM 材料电化学性能差的原因。研究人员提出

了掺杂、表面修饰、预活化、改进电解质和黏结剂

等方法提高 LRM 材料的电化学性能。阴阳离子掺

杂和表面修饰可以抑制 LRM 材料得电压衰减，提

高 ICE 和倍率性能。电解质与黏结剂的改进和预活

化可以抑制循环过程中容量和电压的衰减。在保证

高比容量、低成本解决这些问题的同时，改良工艺

用于大规模生产的可行性同样需要考虑。而 LDO 材

料开发时间较晚，目前还没有商业化的应用。新型

阳离子无序岩盐相化合物的开发以及相关的理论研

究推动了 LDO 正极材料的发展，除解决与 LRM 相

同的问题外，简化合成工艺，减少昂贵过渡金属的

使用对 LDO 的商业化十分重要。 
随着新能源时代的到来，无论是用于电动汽车，

还是用于可再生能源发电的配套储能装置，都需要

一种高比容量、低成本、长寿命、环境友好且安全

的锂离子电池。富锂正极材料已经满足高比容量的

要求，引入阴离子氧化还原可以使其有更好的表现；

低成本和环境友好方面，开发低 Co 甚至无 Co 的新

型材料是以后研究的重点，如开发 Ti 基材料；长寿
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命方面，主要指的是克服电压衰减和容量衰减的问

题，抑制尖晶石结构的形成十分重要；安全方面，

不局限于正极材料，需要从整个电池体系进行安全

设计。 
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