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锂离子电池富锂锰基正极材料面临的挑战及解决方案 
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摘  要：随着消费类电子、电动汽车和储能等领域的迅猛发展，亟需提升以锂离子电池为代表的二次储能设备的能量密度，

而正极材料是提升锂离子电池能量密度的关键。富锂锰基层状氧化物正极材料(LRM)因具有极高的理论比容量(>350 mA·h·g‒1)
和可逆比容量(>250 mA·h·g‒1)被认为是最有前途的锂离子电池正极材料之一。然而，LRM 正极材料的首次 Coulombic 效率低、

倍率/性能差以及快速的电压和容量衰减等问题，严重阻碍了其产业化应用。本文介绍了 LRM 正极材料的晶体结构及电化学

机理等方面的研究进展，分析了 LRM 存在的问题及起因。重点从形貌设计调控、掺杂、包覆、缺陷结构设计、梯度成分设

计、层状/尖晶石异质结构构建以及电解液添加剂等方面全面介绍了 LRM 正极材料的改性策略，以期望为 LRM 正极的未来

发展提供思路和指导，最终促进 LRM 正极材料的实际应用。 
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Challenges and Solutions of Lithium‒Rich Manganese-Based Cathode Materials for 
Lithium‒Ion Batteries 
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(Key Laboratory of Energy Materials and Devices (Liaoning Province), School of Materials Science and Engineering, Dalian 
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Abstract: With the rapid development of consumer electronics, electric vehicles and energy storage, it is urgent to improve the 
energy density of secondary energy storage devices represented by lithium‒ion batteries. Cathode materials are a key issue to improve 
the energy density of lithium‒ion batteries. Li‒rich Mn‒based layered oxide cathode materials (LRM) are considered as one of the 
most promising cathode materials for lithium‒ion batteries due to their extremely high theoretical specific capacity (>350 mA·h·g‒1) 
and reversible specific capacity (>250 mA·h·g‒1). However, the low initial Coulombic efficiency, poor rate performance, and rapid 
voltage and capacity fading of LRM cathode materials seriously restrict their industrial application. This review introduced the 
research progress of the crystal structure and electrochemical mechanism of LRM cathode materials, and analyzed the problems of 
LRM. The modification strategies of LRM cathode materials were comprehensively introduced from the aspects of morphology 
design control, doping, coating, defect structure design, gradient composition design, layered/spinel heterostructure construction, and 
electrolyte additives. We provided some ideas and guidance for the future development of LRM cathodes to ultimately promote the 
practical application of LRM cathode materials. 
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锂离子电池作为一种高能量、长寿命、环保的

储能设备，自 1991 年首次成功商业化以来，正迅速

发展并广泛应用于电动汽车、便携式电子产品和航

空航天等领域[1–2]。然而，随着社会的不断进步和科

技的发展，现有的锂离子电池无法满足不断增长的

能量密度需求[3]。在目前的锂离子电池系统中，正 
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极和负极材料的不匹配(目前商业化的正极材料如

磷酸铁锂的理论比容量为 170 mAh/g，而传统石墨

材料的理论比容量为 372 mAh/g)，严重阻碍了锂离

子电池的发展[4]，因此，正极材料是提升锂离子

电池能量密度的关键。目前已经商业化的正极材

料有钴酸锂(LiCoO2)[5]、磷酸铁锂(LiFePO4)[6]和三

元正极材料(LiMO2，M＝Ni、Co、Mn/Al)等[7–8]，

但其实际容量已经逼近其理论值，难以满足日益

增长的市场需求，因此探索新一代具有高能量密度

的正极材料十分迫切。富锂锰基层状氧化物正极材

料(LRM)由 Thackeray 等提出[9]，在过去的几十年中

得到了广泛的关注。LRM 层状氧化物正极材料

[xLiMnO3·(1‒x)LiTMO2，TM=Ni，Mn，Co 等]，具

有极高的理论比容量(>350 mAh/g)和可逆比容量

(>250 mAh/g)，被认为是最有前途的下一代可充电

锂离子电池正极材料之一[10–12]。 
层状 LRM 正极材料通常被认为属于 α-NaFeO2

结构，其中 Na+位被 Li+占据，Fe3+被过渡金属离子

及过量的 Li+占据。然而富锂锰正极材料是 Li2MnO3

和LiMO2组成的两相纳米复合结构还是单相固溶体

还是，目前仍存在争议[13–14]，但 LRM 正极在循环

过程中的结构变化普遍达成了共识。当首次充电电

压达到 4.5 V (vs. Li/Li+)时，Li2MnO3 相的活化导致

不可逆的 Li+去除和氧释放，之后随着循环的进行，

发生阳离子重新排列和连续的层状向尖晶石结构的

转变，从而导致了低的初始 Coulombic 效率(ICE)，
严重的容量和电压衰减[15]。此外，LRM 差的电子和

离子导电性导致了其较差的倍率性能[16]。因此，想

要解决富锂锰基存在的这些问题，需要明确其电化

学性能下降的根源包括不可逆氧释放、阴离子和阳

离子的氧化还原机理和不可逆相变等问题[17]，需要

从根本上解决这些问题，全面提高电化学性能。 
在此综述了 LRM 正极材料的晶体结构及电化

学机理等方面的研究进展，分析总结了 LRM 首次

ICE 低、容量和电压衰减严重以及倍率性能差的原

因。从形貌设计调控、掺杂、包覆、缺陷结构设计、

梯度成分设计、层状/尖晶石异质结构构建以及电解

液添加剂等方面介绍了 LRM 正极材料的改性策略。

为 LRM 正极的未来发展提供思路和指导，通过有

效的策略实现其电化学性能的全面提升，最终实现

LRM 的实际应用。 

1  富锂锰材料的结构特点 
深入了解 LRM 正极的晶体结构对其电化学反

应机理和电化学性能有重要影响。层状 LRM 正极

材料由 LiMO2 和 Li2MnO3 共同构成，其中 LiMO2 

为 α-NaFeO2 层状相结构 ( 3 )R m ，Li2MnO3 为 
α-NaFeO2 岩盐相结构(C2/m)，晶体结构示意图如  
图 1a 和图 1b 所示[18–19]。LiMO2 为六方晶系， 3R m
空间群，LiMO2 中紧密堆积氧阵列的八面体位置被

交替的Li和TM层占据。Li2MnO3为单斜晶系，C2/m
空间群，Li2MnO3 的结构类似于 LiMO2，可以写成

Li[Li1/3Mn2/3]O2，因此可以理解 M 位置的三分之一

被 Li 离子占据[20‒22]。目前就其相组成而言，LRM
正极材料是由LiMO2和Li2MnO3组成的单相固溶体

还是两相纳米复合结构仍存在争议。无论是基于单

一固溶体或是两相共存结构，LRM 材料区别于传

统层状 LiMO2 正极的特征在于 Li2MnO3 组分的是

否存在。 
为了进一步探究 LRM 的晶体结构，研究者们

利用先进仪器来验证 LRM 正极材料的晶体结构。

以 Dahn[23]为主的学者利用 X 射线衍射(XRD)验证

了 Li[NixLi(1/3‒2x)Mn(2/3‒x/3)]O2 (x=1/6，1/4，1/3，1/2)
的晶体结构，发现晶格常数和(1/3，1/3，0)超晶格峰

的位置变化与组成成分的比例呈线性关系，这说明

3R m和 C2/m 2 种空间群在原子尺度下有序融合，材

料为固溶体。Jarvis 等[24]将衍射扫描透射电子显微镜

(D-STEM)，像差校正扫描透射电子显微镜(STEM)
和计算机模拟相结合，显示出 Li[Li0.2Ni0.2Mn0.6]O2

拥有一个单斜结构(C2/m)，但 C2/m 相的(001)面上

有大量晶格缺陷，造成了电子衍射图中沿[001]向的

紧密条纹和 XRD 在 20°~35°间的宽衍射峰，因此说

明这种材料具有 C2/m 单斜对称性并由多个平面缺

陷的固溶体组成。此外，如图 1c 所示，由 Meng    
等[25]进行的 Rietveld 细化的中子衍射图不仅计算了

LRM 的详细晶胞参数，而且还准确地获得了其颗粒

中的氧空位量。中子衍射结果表明 LRM 是 LiMO2 

( 3 )R m 相和 Li2MnO3 (C2/m)相的固溶体。然而， 
Thackeray 等[26]提出了纳米复合材料结构的观点，

他们通过研究发现材料结构过渡金属层中阳离子排

布为短程有序，认为材料是假性“固溶体”，实际是

一种纳米级的复合材料。Yu 等[27]利用原子分辨率

STEM 为研究的 Li1.2Mn0.567Ni0.166Co0.067O2材料中存

在LiMO2结构和Li2MnO3结构的共生提供了强有力

的证据，如图 1d 所示。实验结果直接证明了 LiMO2

和 Li2MnO3类结构的两相共存。Shukla 等[28]利用先

进表征手段对 LRM 材料进行了精细分析，发现大

部分 LRM 材料颗粒是由具有 3 种不同变体的单斜
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晶系构成，并且这 3 种变体相互之间随机性分布，

另外，能在部分区域观测到缺陷和具有尖晶石结构

的组分，因此，按照现代晶体学理论将富锂锰基材

料看作是一种“非周期性”晶体。此外，除了两相结

构的相似性和复杂性外，锂含量、烧结条件、元素

组成、合成温度等因素对富锂锰的结构都有影响。 

 
图 1  LiMO2和 Li2MnO3的晶体结构示意图 

Fig. 1  Crystal structure models of LiMO2 and Li2MnO3 
 

2  富锂锰材料的电化学特性 
Thackeray 等[9]经过对 LRM 正极材料反应机理

的广泛研究和开发，提出了可以解释 LRM 多步反应

机理的三角形组成相图。对于典型的 LRM 正极材料

xLi2MnO3·(1‒x)LiMO2，首圈充电过程中，低于 4.4 V
电压下锂离子从 LiMO2结构中脱出，经过电解液迁

移到负极，并伴随过渡金属离子的氧化(Ni2+→Ni4+，

Co3+→Co4+)，最终导致 LiMO2形成 MO2，如图 2a 和
图 2b (点 1 到点 2)所示，发生反应(1)。同时，Li2MnO3

中锰层的八面体位置的 Li+会扩散到 LiMO2 中锂层

的四面体位置中，补充消耗的 Li+，并稳定结构。当

充电电压高于 4.4 V 时，会出现一个很长的平台，

长平台对应着 Li2MnO3的活化，Li+从 Li2MnO3结构

中脱出，并伴随着氧气的释放。由于此阶段过渡金

属离子均处于高价态，很难继续氧化至更高价态，

为了保持电荷平衡，氧离子会从表面脱出，并以 O2

的形式释放。从而促进了 Li2MnO3 向 MnO2 的转化，

发生反应(2)，如图 2a 和图 2b (点 2 到点 3)所示。 
xLi2MnO3·(1‒x)LiMO2→ 
xLi2MnO3·(1‒x)MO2+(1‒x)Li+                   

 (1) 
xLi2MnO3·(1‒x)MO2→ 

xMnO2·(1‒x)MO2+2xLi++O2‒               
 
    

 

 (2) 
如图 2a 和图 2b 所示(点 3 到点 4)，首圈放电过

程中，Li+重新插入到材料MO2和活性MnO2组分中。

但由于首次充电过程中，Li+和晶格氧的共同脱出造

成材料晶格重组，因此在首次放电过程中，部分 Li+

无法回嵌至材料晶格中，最终导致材料首次不可逆

容量较大。 
LRM正极材料超高的比容量的起源主要有2种

理论：可逆氧氧化还原反应机理和高价锰氧化机理。

可逆氧氧化还原反应机理是指在充放电过程中，

O2−/O−存在可逆的氧化还原反应[29]。Li 等[30]通过表

面增强原位拉曼技术，直接观察到了Li1.2Ni0.2Mn0.6O2

的锂化‒脱锂过程中可逆的 O2−/O−氧化还原过程，并

通过原位 X 射线衍射推演了过氧键的形成方向，最

终通过第一性原理计算验证了沿 c 轴方向的 O—O
键的可逆氧化还原行为，即在充电初期，过渡金属

变价进行电荷补偿，这一阶段没有氧的活化行为。

当电位到 4.5 V 左右时，氧开始活化，过渡金属层

板间相邻的氧相互靠近，并最终生成过氧键。这一

发现证实了在富锂锰材料中，的确存在 O2‒和 O–的

可逆转化，证实了氧阴离子参与电化学反应以及富

锂锰材料高容量的来源[31]。 
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             (a) Charge‒discharge curves in the first cycle                               (b) Reaction pathways in the first cycle 

图 2  xLi2MnO3·(1‒x)LiMO2的充放电曲线及相应的反应路径[27] 
Fig. 2  Charge‒discharge curves and corresponding reaction pathways of xLi2MnO3·(1‒x)LiMO2

[27] 
 

此外，除了氧阴离子氧化还原反应机理之外，

Radin 等[32]提出高价锰氧化机理，这是探索高比容

量起源的另一种解释。富锂锰基正极材料中的

Li2MnO3 中在首次脱锂的过程中，有 1/2 的 Mn 从+4
价氧化到+7 价。在结构上，首次充电形成 Li1/2MnO3

中+7 价的 Mn，容易从过渡金属层上的氧八面体进

入到氧四面体中。第一次充电过程中的高电压平台

是由于锰的氧化从八面体位置迁移到四面体位置造

成的。同时，基于 Li‒Mn—O 相图的第一性原理计

算结果表明，LRM 的电化学行为与 Mn4+向 Mn7+的

氧化以及在八面体和四面体位置之间的迁移相一

致。但是由于+7 价的 Mn 化合物在高能射线下容易

分解，再加上 Mn—O 的共价特性，所以一般测试

结果表现出都是 Ok边吸收谱的弛豫，目前测试手段

很难为新机理提供足够证据。尽管对富锂锰材料的

电化学行为和高比容量来源有了更深层次的认识，

但仍然存在很多问题需进一步完善相关机理。 

3  富锂锰材料存在的问题 
3.1  初始 ICE 低 

正极材料的初始 ICE 严重影响着其实际应用。

虽然富锂锰正极材料首次充电具有很高的比容量，

但其首次放电具有较大的容量损失，研究者们对

LRM 正极材料高的初始不可逆容量的基本原理进

行了广泛的研究。目前公认的是，LRM 正极材料低

的初始 ICE 主要是由于首次充电过程中的不可逆氧

释放以及高电位时电解液和正极材料界面发生不可

逆副反应导致的。 
富锂锰正极材料在首次充电至 4.5 V 平台时，

Li2MnO3相会被激活，Li+开始Li2MnO3组分中脱出，

这一过程通常伴随着材料内部不可逆的氧气释放[33]。

这一过程导致 Li+不能可逆地回嵌至材料内部，从而

导致了首次充放电过程中产生较大的不可逆容

量。Armstrong 等[34]通过原位微分电化学质谱研究

了氧气的演化，证明氧气是在初始充电过程中从

LRM 正极材料的表面演化而来。在 4.5 V 平台阶

段，Li+的提取伴随着表面晶格氧的释放。当氧从

表面开始演化时，锂离子会从过渡金属层的八面体

位置通过四面体位置移到锂层，从而形成空位。这

些空位随后通过过渡金属离子的协同位移从表面

扩散到本体中被占据，这个过程一直持续到所有被

锂离子空出的八面体位置被过渡金属所占据，此时

氧的演化停止。Li+和晶格氧的共同脱出会造成材

料晶格重组，因此在首次放电过程中，从第 1 次充

电中提取的锂离子不能全部回到原始位置，这是导

致初始 ICE 较低的原因。此外，高电压下阴离子氧

化还原反应不仅会导致不可逆的析氧，还会加剧电

极/电解液界面处副反应，从而消耗部分锂离子生成

Li2CO3、LiF 等，从而导致 LRM 正极材料低的初始

ICE[35–36]。 
3.2  电压和容量衰减问题 

富锂锰正极材料在循环过程中的容量和电压衰

减问题，严重阻碍了 LRM 正极材料进一步商业化

应用。它不仅导致电池能量密度不断降低，而且使

电池难以和电池管理系统相适配。电池容量衰减通

常伴随着电压衰减，研究表明，LRM 正极材料在循

环过程中发生电压和容量衰减主要归因于两个方

面：1) 充放电过程中阳离子迁移而引起的结构转变

(层状结构向尖晶石结构和无序岩盐相结构转变)；
2) 由于不可逆氧的氧化还原过程(晶格氧释放，

O2‒→O2)而引起的低电位 Mn3+/4+、Co2+/3+等氧化还

原电对的激活。 
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LRM 正极材料在循环过程中由于过渡金属离

子的迁移而发生从层状结构向新相的不可逆相变，

严重影响了其结构稳定性。如图 3a 所示，Mohanty
等[37]研究了 LRM 正极在循环过程中的结构演变机

理，解释了电压衰减的原因。通过使用中子粉末衍

射技术，证明了 LRM 正极中的结构重排是通过锂

离子从锂层和过渡金属层中的八面体位置迁移至锂

层中的四面体位置，锰离子从过渡金属层中的八面

体位置迁移至四面体位置进而迁移至锂层中的八面

体位置，导致尖晶石相的生成。Gu 等 [38]应用

STEM-HAADF技术提供了尖晶石相变的直接证据，

证实了层状结构到尖晶石结构的结构变化是影响

LRM 正极材料容量和电压衰减的主要因素。如图 3b 
所示，证明了层状 LiMO2 ( 3 )R m 和 Li2MnO3 (C/2m) 
经过多次充放电循环后都逐渐转变为尖晶石结构。

尖晶石相分布在整个纳米颗粒中(不仅分布在表面，

而且分布在本体中)。如图 3c 所示，为层状结构材

料的整体相变特征。在循环过程中，TM 阳离子向

Li 层的迁移引发了 3R m相向尖晶石的转变，然而，

Li2MnO3 (C/2m)相由于氧的损失和结构的降解，呈 

 
图 3  (a) 充电过程中层状结构向尖晶石结构的转变机理[37]；(b) LRM 正极材料循环后的尖晶石相的 TEM 图像；(c) 层状结

构材料的整体相变特征[38] 
Fig. 3  (a) Transformation mechanism of layered structure to spinel structure during charging[37]. (b) TEM image of spinel phase 

after cycling of LRM cathode material. (c) The overall phase transition characteristics of the layered structure material[38] 
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现无序的无定形相。层状尖晶石相变过程通常遵循

成核生长机制，严重影响其结构稳定性，这是导致

其电压和容量衰减的重要原因。 
此外，Hu 等[39]利用原位/非原位同步辐射 X

射线和三维电子显微镜成像技术，在充‒放电循

环期间对典型的 LMR 材料(Li1.2Ni0.15Co0.1Mn0.55O2)进
行研究。对 Li1.2Ni0.15Co0.1Mn0.55O2 样品中各种元素

的原位 X 射线吸收谱(XAS)结果分析可得，随着循环

次数的增加，所有这 3 种过渡金属的平均价态不断

降低。如图 4a 所示，在初始循环中，氧和镍是容量

的 2 个主要贡献者，在循环中，它们的作用变得很

小。但当氧和镍的贡献减少时，锰和钴的贡献却在

稳步增加。一方面，锰和钴的这种容量增加补偿了

氧和镍的容量损失，在循环过程中保持了整体容量。

另一方面，将氧化还原对从氧和镍转移到锰和钴对

电压分布有显著影响，图 4b 显示了正极材料在循环

过程中态密度的变化。对于原始样品，费米能级正

好位于 Ni2+/Ni3+氧化还原对之上。随着循环的进行，

氧气损失会发生，并导致过渡金属还原。镍首先在

表面上还原，形成电化学不活跃的岩盐相，并减少

镍的容量贡献。锰和钴的还原导致 Mn3+/Mn4+和

Co2+/Co3+氧化还原对的激活。使 Fermi 能级升高，

从而导致开路电压和工作电压降低。对于 Ni2+/Ni3+

和 Ni3+/Ni4+氧化还原对，能级之间的差异最小，但

对于 Co2+/Co3+和 Co3+/Co4+来说，能级之间的差异非

常大，对于 Mn3+/Mn4+和 Mn4+/Mn5+来说，能级之间

的差异甚至更大。这些较大差异的原因可以通过  
图 4c 所示电子结构的示意图来解释。对于 Mn 和

Co，从一个氧化还原对到另一个氧化还原对涉及不

同的轨道。例如，Co2+/Co3+氧化还原对涉及自旋上

升 eg 轨道中的电子丢失(氧化)或增加(还原)。然而，

Co3+/Co4+氧化还原对涉及在自旋下降的 t2g 轨道中

电子丢失(氧化)或增加(还原)。对于 Ni 而言，

Ni2+/Ni3+和 Ni3+/Ni4+氧化还原对都涉及相同的轨道

(自旋上升 eg)。这一发现也得到了其他研究人员的

支持。Sun 等通过[40]，增加材料中 Ni 比例，使部分

TM 离子氧化态提高，尤其是 Mn 元素，减少了低电

位 Mn3+/4+氧化还原电对，相对增加了高电位 Ni2+/3+/4+ 

 

Note: U3d is the on-site Coulombic repulsion energy that splits up successive redox potentials; h.s. and l.s. are high spin and low spin, respectively; ∆E represents 
the energy level difference. 

图 4  Li1.2Ni0.15Co0.1Mn0.55O2 循环过程中氧化还原电对的演变；(a) 各个循环中每个元素对放电容量的贡献；(b) 电子结构变

化对费米能级的影响；；(c) 每个元素的能级与氧化还原电对的关系图[40] 
Fig. 4  Redox couple evolution of Li1.2Ni0.15Co0.1Mn0.55O2 during cycling, (a) The contribution towards the discharge capacity from 

each element at various cycles, (b) Effects of electronic structure change on the Fermi level.(c) Diagram of the correlation 
between redox couple and energy level of each element[40] 
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氧化还原电对，进而提高了材料的工作电压。富

锂及高镍富锂材料每隔 5 次循环的放电微分容量

曲线显示，富锂材料主要的容量在约 3.0 V 释放，

然而，高镍富锂材料容量主要在约 3.6 V 释放。因

此，高镍富锂材料显示更高的工作电压，较传统富

锂材料提高了约 300 mV，同时其具有更好的电压

稳定性。 
3.3  倍率性能差 

实际应用中，将 LRM 正极作为电极材料时，

必须考虑其倍率性能，特别是在电动汽车领域。电

动汽车要想有效地替代燃油汽车，不仅要在续航里

程上达到或超过燃油汽车，还要确保较短的充电时

间和车辆停靠时间，这对下一代储能系统至关重要。

在 LRM 正极材料中，倍率性能与离子和电子导电

率有关。与传统的层状三元镍钴锰正极相比，由于

导电性能较差的 Li2MnO3 (Mn4+电导率低)组分的存

在，LRM 正极的电导率普遍较低。Li2MnO3 初始活

化前后，由于 Mn 的反应动力学较 Ni 和 Co 的反应

动力学差，LRM 的倍率性能很大程度上受到

Li2MnO3 组分的限制[41]。Gao 等[42]通过第一性原理

计算发现，在 2 500 K 的模拟时间(10 ps)内，几乎没

有 Li+扩散到 Li2MnO3 中。Yu 等[43]采用恒流电位滴

定法和电化学阻抗谱(EIS)计算了 LRM 正极在充放

电过程中的动力学参数。结果表明，Li2MnO3组分的

活性严重影响了 LRM 正极的倍率能力。此外，与

尖晶石结构中的三维离子扩散通道不同，LRM 正极

中的 Li+仅在垂直于惰性(001)晶体平面的有限二维

平面中扩散，进一步限制了其固有离子电导率[44–45]。

在合成过程中，Ni 和 Co 由于具有较强的平面选择

性，会扩散形成表面偏析层，且表面偏析层的锂离

子扩散通道几乎垂直于本体相的扩散通道。这会增

加锂离子的扩散屏障，减弱锂离子的扩散动力学。

此外，循环过程中，复杂电极/电解质界面副反应产

生的表面钝化层会增加界面电荷转移电阻。TM 迁

移、锂损失和氧气损失将导致表面重建层的形成和

层状向尖晶石相变,这将破坏锂离子快速传输通道

并导致 LRM 正极缓慢的扩散动力学。 

4  解决方法与策略 
4.1  形貌设计调控 

LRM 正极材料目前有多种合成途径包括：共沉

淀法[46–49]、溶胶凝胶法[50–51]、水热法[52]、熔融盐   
法[53]、固相法[54]、燃烧法[55]等。目前，共沉淀法由

于能够使过渡金属离子实现原子级混合，并能够在

前驱体阶段控制其形貌、微观结构，还可以实现大

规模均匀性制备，因此它适合工业化生产。LRM 正

极材料的形貌和微观结构对其电化学性能有重要影

响。通过合理的形貌设计，一方面有利于促进电化

学反应的动力学过程，保证界面和体相 Li+扩散的顺

利进行。另一方面，规整的形貌和尺寸可以进一步

提高 LRM 正极材料的能量密度和振实密度，从而

提高活性材料的利用率。经过多年研究，LRM 材料

被设计成多种形态包括：一维微纳米结构(纳米棒、

纳米线和纳米管)、二维微纳米结构(片状纳米粒子)、
三维微纳米结构(二次微米球)等。 

一维微纳米结构正极材料可以大大缩短电子和

锂离子的扩散路径，保证正极材料与电解液有更充

分的接触面积，并抑制锂离子插入和脱出时的应变，

提高材料电化学反应可逆性及倍率性能。Lee 等[56]

将 Co0.4Mn0.6O2 纳米线与硝酸锂在 200 ℃下作为前

驱体，通过水热法直接合成了Li0.88[Li0.18Co0.33Mn0.49]O2

纳米线的高容量锂离子正极材料。在 2.0~4.8 V 范围

内，即使在 3 600 mA/g 的高电流密度下，一维纳米

线的可逆容量可达到 230 mAh/g。Ma 等[57]提出了 
一种简单、通用、温和的方法，通过合理选择沉淀

溶剂，构建具有高能量和功率密度的一维纳米棒结

构正极材料。以乙醇‒水为溶剂，以最佳配比，室温

沉淀法制备均相草酸盐金属微棒[(MC2O4·xH2O；

M=Mn，Ni，Co和Li)]，得到的样品由长度为(6.4±0.4) µm、

宽度为(1.2±0.2) µm 的均匀微棒组成。一维纳米棒在

1 C 电流密度下，其比容量可达到 221.9 mAh/g，循

环 100 圈后其容量保持率为 95%。 
二维微纳米结构正极材料最显著的特点是可

以暴露更多(010)、(100)和(110)面有助于锂离子传

输的晶面，而研究暴露晶面机理的最佳形貌是纳米

片[58]。Wei 等[59]报道了一种通过调整表面结构来调

节 Li1.17Ni0.25Mn0.58O2 晶体结构的纳米片正极材料。

如图 5a 所示，垂直于 c 轴的平面属于(001)晶面，垂

直于(001)晶面且平行于 a 轴或平行于 b 轴的平面分

别属于(010)晶面和(100)晶面。如果二维纳米板垂直

于[010]或[100]方向生长，其表面将逐渐被(010)晶面

占据，这些晶面将成为锂离子插入和脱出的活性平

面。水热法合成的 Li1.17Ni0.25Mn0.58O2 材料由 5~9 nm
的二维初级纳米板组成，优先暴露出较多的(010)晶
面。该正极材料在 6 C 电流密度下，其初始放电容

量高达197 mAh/g，循环50次后仍能保持186 mAh/g
的放电容量。Wang 等[60]采用共沉淀法合成了氢氧

化物前驱体 Ni0.25Mn0.75(OH)2。如图 5b 所示，二次
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颗粒(平均粒径为 1~2 µm)由六边形的纳米板组成，

纳米板的厚度约为 50 nm。在六边形 LRM 正极中，

锂离子更有可能沿垂直于 c轴的a/b轴移动。如图5c~ 
图 5e 所示，如果纳米颗粒表面基本平行于(010)、
(100)和(110)面，垂直于(001)面，锂离子的插/脱插

速率将显著提高。因此，二维纳米板的一次粒子有

利于 Li+的快速插入/提取，而微米级的二次颗粒可

以保证结构的稳定性，并有利于电解液在电极界面

的充分渗透。 
三维微纳米结构是由纳米大小的一次颗粒团聚

组成的微米大小的二次类球形颗粒。二次微米球形

颗粒具有较高的振实密度和压实密度，可以达到较

高的比能量密度。然而，微球颗粒由于充放电过程

中的局部应变，容易产生微裂纹甚至断裂，也导致

其容量迅速下降。因此，通过细化晶粒和调整初级

颗粒形状可以抑制高电荷状态下的内部应变，从而

抑制循环过程中微裂纹的形成。Yu 等[61]以三维多

级结构 β-MnO2 为前驱体，经过高温烧结与组分控

制，制备一系列具有多级结构与多相组分的复合

LiMn1.5Ni0.5O4‒Li2MnO3‒LiMn0.4Ni0.4Co0.2O2 材料。

此三维多级结构富锂锰基材料的一次颗粒平均粒径

约为 400~500 nm，堆积成 10~20 μm 的微米球。所

制备的电极材料具有优异的电化学性能，在 1 C 的

电流密度下比容量为 251 mAh/g，材料优异电化学

性能归因于一维空心纳米棒自组装形成的三维微纳

多级结构有利于 Li+的脱嵌，适量的尖晶石组分增大

了材料的晶胞体积，为材料提供了三维 Li+扩散通

道。Yu 等[62]采用一种可控共沉淀法和煅烧法，通

过调节晶体的成核、生长和非均相收缩过程来合成

双层中空球形结构 Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2 正极材

料。合成的 LRM 正极采用均匀的多元素(Mn‒Ni‒Co)
初生纳米晶组成的分层球内空心结构，具有较高的 

 
图 5  (a) 2 个纳米板及其表面结构示意图[59]；(b) Ni0.25Mn0.75(OH)2前驱体的 SEM 图像；(c‒e) Ni0.25Mn0.75(OH)2前驱体沿不同

区域轴的 SAED 图[60] 
Fig. 5  (a) Schematic diagram of two nanoplates and their surface structures[59]. (b) SEM image of the Ni0.25Mn0.75(OH)2 precursor. 

(c‒e) SAED patterns of the Ni0.25Mn0.75(OH)2 precursor along different zone axis[60] 
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可逆容量、显著的循环稳定性和优异的速率性能。

结果表明，合成的 LRM 在 3 C 的电流密度下，具

有高容量 193 mAh/g，400 次循环后的容量保持率

为 87.6%。 
4.2  掺杂 

为了保持结构稳定性、降低容量和电压衰减，

掺杂是最常用的策略之一。LRM 正极材料的容量和

电压稳定性与层状结构的稳定性有关。通过在 LRM
晶格中引入电化学惰性离子，可以稳定 LRM 晶格

的结构完整性，特别是在高荷电状态下，可以有效

抑制电压衰退，提高 LRM 晶格的长周期性能。根

据电荷性质的不同，元素掺杂可分为阳离子掺杂和

阴离子掺杂。根据掺杂位置的不同，阳离子掺杂又

可分为 TM 层上的掺杂取代(Mg2+[63]，Al3+[64‒66]，

Ce3+[47]，La3+[67]，Cr3+[68]，Zr4+[69]，Sn4+[70]，Nb5+[52,71]，

Ta5+[72]，Te6+[73]等)和 Li 层上的掺杂取代(Na+[74]，

K+[75]，Mg2+[76]等)。阴离子掺杂可以分为低价阴离

子掺杂 (F‒[77]，Cl‒[78]，S2‒[79]等 )和聚阴离子掺杂

(SO4
2‒[80]，PO4

3‒[81]等)。 
Li 位点的阳离子掺杂：Li 层的掺杂取代可以通

过稳定层状结构产生“钉扎效应”和“柱状效应”，促

进 Li+的扩散，增加 LRM 正极材料的电子和离子导

电性，如图 6a 所示[74]。最常用的取代 Li+位置的掺

杂元素是碱土金属，如 Na+和 K+，因为它们具有相

似的电子结构和电化学性质。如图 6b 所示，He 等[74]

通过密度泛函理论(DFT)计算得出 Li+在 Na+掺杂

LRM材料中的迁移势垒为 500 meV，比未掺杂LRM
材料低 70.5 meV。能量势垒的降低是由于 Na+半径

增大导致锂板增大造成的。因此，在循环过程中，

Li+层中的 Na+促进了 Li+的迁移扩散。Li 等[75]制备

了 K+掺杂 Li1.2Mn0.54Co0.13Ni0.13O2 正极材料，原位

钾掺杂通过阻止循环过程中尖晶石结构的形成，稳

定了宿主层状结构。这可能是由于锂层中的钾离子

会减弱锂层中三空位的形成，Mn 迁移形成尖晶石结

构，钾离子半径大可能会加重尖晶石生长的空间位

阻。结果表明，经过 110 次循环后，20 mA/g 的电

流密度下放电容量高达 267 mAh/g，容量保持率为

85%。TM 位点的阳离子掺杂：TM 离子不断向 Li
层迁移，不断发生从层状到尖晶石相或岩盐相的相

变，导致 LRM 正极材料性能下降。抑制相变和氧

释放是提高正极材料晶体结构稳定性的关键。 
TM 位点的掺杂可以有效的抑制相变和氧释放

提高材料晶体结构的稳定性，抑制相转变，加快 Li+

的扩散速率，从而改善电化学性能。对于 TM 位点

掺杂，可以选择原子序数较高的元素掺杂，因为它

们与氧的结合强度高于 Ni—O、Co—O 或 Mn—O，

可以有效抑制氧释放和相变。其次，可以引入高

价 TM 阳离子来降低材料中镍离子的平均价态，

增强阳离子氧化还原活性，来提高电化学性能。

Dahn 等[68]通过干颗粒熔融，然后用 Li2CO3进行热

处理，合成了一系列电化学活性的 Cr 掺杂无钴

Li1.11Ni0.33Mn0.56O2 和 Li1.2Ni0.2Mn0.6O2正极材料。Cr
的氧化可以补偿氧的氧化程度，减少氧气释放量和

限制 TM 迁移到 Li 层中，减轻 Li1.11Ni0.33Mn0.56O2

中的放电电压衰减。由于 Cr3+/Cr6+和 Mn3+/Mn4+氧

化还原对，Cr 掺杂的 Li1.11Ni0.33Mn0.56O2 样品可提供

更高的比容量和更好的容量保持率。它们还显示出

从层状到尖晶石状较慢的相变，这降低了电压衰减

的速率。然而，在 Li1.2Ni0.2Mn0.6O2 中，由于大量的

Li 和 O 空位而引起 TM 迁移的可能性更大，Cr 对
抑制电压衰减没有显著影响。总体而言，Cr 取代对

减轻放电电压衰减的影响在很大程度上取决于首次

充电过程中以及充放电循环过程中从系统释放的过

量 Li 和氧气的量。Dong 等[52]通过溶剂热和高温固

相法合成了 Nb 掺杂的 LMR 正极材料。如图 6c 所

示，根据 DFT 计算，较强的 Nb—O 键和较小的 Li+

迁移势垒能有效稳定了材料的结构，并在 Nb 掺杂

后加速 Li+的扩散。此外，Nb 掺杂结构中的氧空位

形成能比原始样品中的更高。另外，对于 Nb 掺杂

结构，在每个 Li 浓度下氧空位形成焓都超过氧，表

明氧原子可以在 LixNiCoMnNbO 结构中稳定。电化

学测试结果表明，Nb 掺杂样品的放电容量可维持

271.7 mAh/g，在 0.2 C 下经过 300 次循环后的容量

保持率高达 98.50%。Nb 掺杂样品的 ICE 和放电容

量分别高达 86.94%和 287.5 mAh/g。这些结果表明，

适量的 Nb 掺杂有效稳定材料结构，抑制阻抗增加，

加速锂离子扩散，并改善材料的电化学性能。Yu
等[73]通过共沉淀‒高温固相反应并结合湿法包覆，

成功制备了具有异质结构保护层的 Te6+掺杂富锂锰

基正极材料，将 Te6+引入至材料体相中取代部分过渡

金属离子，利用 Te6+最外层轨道为完全填满的 d 轨道

这一特点，可诱导材料体相内形成方向性较弱的

M—O 键，从而加速 Li2MnO3 组分中 Li—O—Li 结
构中非键 On‒ (n<2)基团的形成，进而提升氧氧化还

原(O2‒/On‒)活性。同时，Te6+的引入可以降低材料中

镍离子的平均价态，进而增强阳离子氧化还原活性

[TMx+/TM(x+1)+，x≥2]和锂离子扩散速率(锂离子在低

价态镍离子附近的氧四面体中迁移能更低)。这种具
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有异质结构保护层的 Te6+掺杂富锂锰基正极材料具

有优良的电化学性能。如图 6d 所示，该材料在 0.1 C，
2.0~4.6 V 条件下的首次放电比容量为 282.2 mAh/g，对

应首效高达 95.4%。1 C 下，材料容量保持率高达

89.2%，且循环过程中电压平台持续衰减的问题得

到较好的解决。 

 
图 6  (a) LRM 结构演化示意图；(b) Na+掺杂 LRM 的计算模型和结果[74]；(c) Nb5+掺杂 LiNiCoMnNbO 结构示意图和计算结

果[52]；(d) Te6+掺杂 LRM 电化学性能图[73]；(e) Li1.11Ni0.89O1.89Cl0.11晶体结构示意图和计算的充电曲线[78]；(f) F‒掺杂 LRM
晶体结构优化示意图和初始充放电曲线[82]；(g) Na+和 F‒离子共掺杂 LRM 正极在 O 和 TM 周围的局部原子配位示意图[83]；

(h) Na+和 SO₄2‒的共掺杂 LRM 正极材料设计策略示意图；(i) Na+和 SO₄2‒的共掺杂 LRM 正极材料晶体结构示意图[80] 
Fig. 6  (a) Schematic diagram of LRM structure evolution. (b) Calculation model and results of Na+ doped LRM[74]. (c) Schematic 

dia gram of Nb5+ doped LiNiCoMnNbO structure and calculation results[52]. (d) Electrochemical performance diagram of 
Te6+ doped LRM[73]. (e) Schematic diagram of crystal structure of Li1.11Ni0.89O1.89Cl0.11 and calculated charging curve[78]. (f) 
Crystal structure optimization schematic diagram and initial charge-discharge curve of F-doped LRM[82]. (g) Schematic 
diagram of local atom coordination around O and TM of Na+ and F‒ion co-doped Positive LRM[83]. (h) Outline of co-doped 
LRM cathode material design strategy for Na+ and SO₄2‒. (i) Crystal structure diagram of co-doped LRM cathode material for 
Na+ and SO₄2‒[80] 

 
O 位阴离子掺杂：可以通过用阴离子或聚阴离

子取代氧离子来强化 TM—O 键，来抑制氧释放和

相变。Zhao 等[81]开发了一种梯度 PO4
3−聚阴离子掺

杂策略来抑制表面结构转变，通过共沉淀法制备形

成核壳结构，壳为尖晶石相表面纳米层，核则是聚

阴离子掺杂层状结构。这种掺杂策略集中了掺杂和

表面改性的优点于一体，因为聚阴离子掺杂稳定了

LRM 的结构，并且保护了 LRM 正极免受电解液腐

蚀。如图 6e 所示，Yan 等[78]利用 DFT 计算，研究

了氯掺杂对 LRM 中氧化还原电位和氧化还原过程

的调节机理。结果表明，氯掺杂可以降低电荷电位，

调节 2 种氧化还原正离子和负离子的比例，降低

LRM 的带隙。这些调节有利于改善 LRM 材料的安

全性、循环稳定性和电压衰减。如图 6f 所示，Song
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等 [82]合成了 F‒掺杂 Li[Li1/6Ni1/6Co1/6Mn1/2]O2‒xFx 

(x=0.00~0.07)样品，结果表明，掺杂 F‒促进了 LRM
正极中 Co3+和 Mn4+离子的还原，可逆容量在第 1 个

循环中显著增加。电化学可逆性的增强主要是由于

F‒掺杂后类 Li2MnO3 组分在第一圈循环中效率的提

高，这为提高 LRM 阴极的电化学性能提供了一种

新的途径。 
阴阳离子共掺杂：除单原子掺杂外，多原子共

掺杂具有协同优势。如图 6g 所示，Zheng 等[83]从调

控局域电子结构的角度出发，通过适当提高 Ni 与

Mn 含量和 Na+/F‒
共掺杂提高了富锂锰基正极材料

中 Li2MnO3 相的含量并有效调控了 Li+/Ni2+混排程

度。一方面，Na+/F‒
共掺杂和适当提高的 Li+/Ni2+混

排能有效调节富锂锰基正极的局域电子结构，提高

了氧空位形成能并降低了锂离子迁移能垒，有效稳

定了晶格氧、提高了锂离子迁移动力；另一方面，

Li2MnO3 相的提高实质上增加了“Li‒O‒Li”构型的

含量，额外增加的比容量能有效抵消 Na+/F‒
共掺杂

和 Li+/Ni2+混排所引起的容量损失，从而保证了富锂

材料的高比容量优势，又实现了其较好的电压稳定

性和优异的高倍率长循环性能。Li 等[84]提出了一种

协同策略来同时调控无钴富锂锰基正极材料

Li1.2Mn0.6Ni0.2O2 的阴离子和阳离子氧化还原反应，

该策略整合了 Na 掺杂 Li 位、Si 替代 Mn 位。Na+

掺杂到 Li 层促进了锂离子的传输动力学，同时由于

Si—O 键的键能更大，掺杂到过渡金属位点中的 Si4+

增强了层状结构的稳定性，减少了过渡金属的迁移。

该集成策略还适度降低了 TM—O 键的共价性，改

善了阴离子氧化还原化学的可逆性并抑制氧的释

放。与未改性的原始样品相比，正极材料的电压衰

减、较差的倍率性能、结构退化和氧气释放等问题

均得到了很大缓解。如图 6h 和图 6i 所示，He 等[80]

通过共沉淀法制备出 Na⁺和 SO₄2‒
的共掺杂 LRM 正

极材料，既稳定了 LMR 在高脱锂态下的层状结构，

又能有效抑制不可逆的晶格氧释放，使得 LRM 正

极显示出了更好的倍率性能和循环稳定性。 
4.3  包覆 

LRM 电极材料与液体电解质之间的界面在循

环过程中容易发生大量的副反应，消耗有限的 Li+，

导致表面形成不导电、钝化的 CEI 膜。从而降低

Coulombic 效率。CEI 膜阻碍离子迁移，降低离子电

导率，导致速率性能差。晶体结构退化总是从表面

开始，逐渐扩展到整个晶体，导致层结构坍塌和电

压持续衰减。晶格氧的不可逆释放会导致 LRM 正

极在循环过程中发生表面重构、正极‒电解质界面反

应、TM 溶解以及微裂纹演化等，限制了 LRM 正极

的商业应用。因此，LRM 电极材料的表面或界面改

性工程对于改善界面副反应、抑制氧释放和相变具

有重要作用。目前为止，许多材料，如 Al2O3
[85]，

CeO2
[86] ， AlF3

[87] ， Li2ZrO3
[88] ， Li4Mn5O12

[89] ，

Mg2TiO4
[90]，C[91]等，已被用作表面涂层材料，并被

证明在保持电极/电解质界面的结构稳定性方面是

有效的。能够提供快速的离子传导，从而减轻 LRM
正极材料的电压衰退。 

Zhang 等[86]在无钴 Li1.2Mn0.53Ni0.27O2 中设计具

有氧缓冲效应的异质外延 CeO2 界面。实验表征和

理论计算表明，含氧空位的萤石 CeO2 纳米层抑制

了 LRM 正极中不可逆的晶格氧损失和阴极‒电解质

界面反应。此外，CeO2纳米层诱导形成的岩盐界面

相和 Ce3+掺杂在体块中，这种协同作用稳定了结构

的完整性，提高了氧氧化还原过程的可逆性，容量/
电压保持率得到了大幅提高。此外，可以通过构建

反尖晶石结构 Mg2TiO4涂层来缓解富锂层状氧化物

在深度脱锂状态下的氧释放。Zhang 等[90]将商用富

锂材料 Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2 作为原材料，通过共

沉淀法获得包覆了 Mg2TiO4 的富锂材料。Mg2TiO4

涂层在表面层中产生的反向电场可有效抑制体相氧

阴离子的向外迁移。同时，通过密度泛函理论模拟

证明，Mg2TiO4 涂层可以极大提高富锂材料氧释放

的能垒来很好地稳定富 Li 材料的表面氧。改性的富

锂电极表现出优异的循环性能，即使在 2 C 倍率下

循环 700 次后，仍具有约 81%的高容量保持率，远

优于未经修饰的富锂电极(约 44%)。此外，Mg2TiO4

涂层大大降低了富锂材料的电压衰减。此外，电解

液对电极材料表面的破坏是造成电极性能衰减的

重要原因。因此，Yang 等[92]设计了 1 种简单高效的

双功能表面处理策略，利用聚丙烯酸作为

Li1.2Ni0.13Co0.13Mn0.54O2 的粘结剂，在材料表面形成

一层包覆层，有效减少了电极材料与电解液之间的

副反应，显著抑制了过渡金属离子的溶出。同时，

聚丙烯酸与富锂锰基之间发生 H+/Li+交换反应，H+

嵌入到富锂锰基的晶格中，在富锂锰基颗粒的表层

晶格形成一层质子化层，抑制了过渡金属离子的迁

移。该方法有效提高了富锂锰基的循环稳定性和抑

制了电压降。所制备的材料在 500 次充放电循环后

仍能拥有 88%的容量保持率，100 次循环的电压降仅

为 104 mV，大大优于未经处理的材料。Zhang 等[88]

提出了一种同步锂化的策略在 Li1.2Mn0.6Ni0.2O2 界
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面包覆了一层快离子导体 Li2ZrO3，该材料结合了

Li2ZrO3 涂层和 Zr4+掺杂的优点，具有更高的速率性

能和循环稳定性。Li+导电 Li2ZrO3 镀层缓解了表面

副反应，抑制了过渡金属的溶解，提高了锂离子电

导率，在 1 C 的电流密度下其容量从 139.9 提高到

168.7 mAh/g。更重要的是，Li2ZrO3@LMNO 的平

均电压提高了 0.15 V，电压衰减也得到了缓解。Liu
等 [93]在 Li1.18Mn0.52Co0.15Ni0.15O2 包覆了 Li3PO4。

Li3PO4 不仅作为一个稳定的保护层，同时也是快速

Li+通道的网络。改性后的样品初始 ICE 提高约

86%。此外，与原始样品相比，在 2.0~4.8 V 的 1 C
速率下，经过 200 次循环后，改性样品的容量保持

率为 72%。同时，在 5 C 下改性后的样品放电容量

高达 178.4 mAh/g。改性样品的优异性能归因于在初

粒子表面形成多功能 Li3PO4 改性层，可显著抑制初

粒子与电解质之间的副反应，从而抑制长期循环过

程中的结构转变。此外，作为一个快速的 Li+通道网

络还可以提高 Li+扩散速率。 
4.4  缺陷结构设计 

正极材料中引入适量的缺陷会改善氧离子参与

氧化还原反应的可逆性，提供良好的离子扩散环境，

促进其电化学性能的提高。Qiu 等[94]设计了一种气

固界面反应，在不影响 LRM 正极材料结构完整性

的情况下，通过均匀生成氧空位来精细控制氧活性。

理论计算和实验表征结果表明，氧空位可以提供良

好的离子扩散环境，并显著抑制气体从表面释放。

Ma 等[95]通过 DFT 计算模拟了氧空位周围的电荷密

度分布，LRM 中引入的氧空位可导致局部电场的形

成，该电场可加速锂离子在放电和充电过程中的插

入/提取，从而增强电化学反应动力学。Jiang 等[96]

揭示了缺陷态、Li+扩散和氧氧化还原反应之间的

关联。结果表明表面存在缺陷微观结构具有快速

的 Li+扩散系数和优越的阳离子氧化还原活性\动
力学。Lin 等[97]设计出一种简单而有效的双功能尿

素热处理策略，如图 7a 所示，在 LRM 正极材料

Li1.87Mn0.94Ni0.19O3 表面引入适量氧空位，部分还原

锰离子(图 7b)，从而活化了富锂相，且提高了锂离

子的提取速度，并减少了激活过程中的析氧。同时，

尿素的热分解会原位生成独特的氮化碳保护层，有

效减少了电极材料与电解液之间的副反应，显著抑

制了过渡金属离子的溶出。该方法有效提高了富锂

材料的激活速率，并显著抑制了其容量/电压衰减。

如图 7c 所示，所制备出的经尿素处理后的富锂材

料，可在 45 次充放电循环后被完全激活至 270 mAh/g 

 
图 7  (a) 富锂正极材料双功能尿素热处理示意图[97]；(b) XPS 对氧、锰元素的高分辨谱图；(c) 300 次循环后材料的容量/

电压/Coulomb 效率曲线 
Fig. 7  (a) Schematic diagram of heat treatment of dual-function urea for lithium‒rich cathode material[97]. (b) XPS high resolution 

spectra of oxygen and manganese. (c) Capacity/voltage/Coulomb efficiency curves of materials after 300 cycles 
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比容量，远快于未经处理的材料(在 150 次循环后才

被完全激活至 255 mAh/g 比容量)。此外，经尿素处

理后的富锂材料及时在 300 次充放电循环后仍能拥

有 98.49%的容量保持率和 84.34%的电压保持率，

大大优于未经处理的电极材料。Li 等[98]提出了引入

氧空位和尖晶石相以调控富锂正极材料阴离子和阳

离子氧化还原可逆性的策略，氧空位的引入首先降

低了 TM—O 的共价性和 O2p 能带态密度，从而缓

解了氧离子氧化还原过程中不可逆的氧释放。其次，

氧空位诱导形成的尖晶石相，由于其三维 Li+通道和

扩大的 Li 层层间距，不仅提高了 Li 离子的导电性

和迁移能力，而且提高了结构的稳定性。第三，第

一性原理计算进一步表明改性后样品的过渡金属元

素周围存在更多离域电子，加剧了 MnO6 八面体畸

变，使本来无电化学活性的 Mn 离子在首圈充放电

过程中被激活，参与电荷补偿，贡献额外容量。改

性样品的初始比容量、ICE、循环稳定性和电压衰

减均因不可逆氧释放被抑制而显著提高。Guo 等[99]

提出了一种简便的油酸(OA)辅助界面工程策略来

构筑具有阴阳离子双缺陷和原位表面重构层的

LRM 正极材料。理论计算结果表明，引入的阴阳离

子双缺陷能够降低 Li+的扩散势垒来提高 Li+扩散系

数，原位表面重构层可以诱导内部自建电场来稳定

表面晶格氧。阳离子/阴离子双缺陷和原位表面重构

层通过简便的 OA 辅助界面工程引入 LRM，可以将

ICE 从 84.1%精确控制到 100.7%，并且在 0.1 C 时具

有非常高的比容量(330 mAh/g)，具有 1 143 Wh/kg 的

能量密度，以及出色的倍率性能。 
4.5  梯度成分设计 

LRM正极材料的梯度设计可分为半浓度梯度

和全浓度梯度。Yang 等[100]采用共沉淀法成功制备

了平均成分为 Li1.13[Mn0.534Ni0.233Co0.233]0.87O2 的球

形富锂层状正极材料。在该材料中，每个颗粒由    
1 个内芯和 1 个稳定的浓度梯度外层组成，在外层

中锰含量逐渐增加。浓度梯度材料表现出典型的层

状结构，并存在单斜的 Li2MnO3 型集成组分(图 8a
和图 8b)。如图 8c 和图 8d 所示，从 SEM 截面图像

可以看出，浓度梯度的颗粒非常均匀，内芯与浓度

梯度的外层之间没有明显的缝隙。此外，通过能量

色散 X 射线光谱仪分析，Mn、Ni 和 Co 的浓度在整

个核内几乎保持不变，Mn 的浓度在粒子的外层逐渐

增加(图 8e 和图 8f)。浓度梯度材料性能的提高是由

于其外层富锰浓度梯度的稳定。浓度梯度

Li1.13[Mn0.534Ni0.233Co0.233]0.87O2 正极在 0.5 C 的电流

密度下循环 100 圈后，容量保持率为 97.2%。Zhu
等[101]提出了 LRM 中从“锂丰富度”到“锂贫乏度”的
锂梯度概念，在 700 ℃下熔融钼酸盐辅助的 LiO 萃

取过程中，产生了共晶格但深度 (r) 依赖的

Li1+x(r)M1‒x(r)O2 颗粒，具有富含 Li (x≈0.2)的内部，

而表面为贫锂(x≈‒0.05)，中间为连续的梯度(图 8g)。
颗粒表面形成的锂离子贫乏区降低了表面区域 TM
的氧化状态，促进了阳离子氧化还原活性，从而限

制了氧氧化还原活性。此外，粒子中间的富锂区保

证了晶格氧的可逆和丰富的阴离子氧化还原反应。 
梯度富锂单晶消除了氧气释放到电解质中的现

象，同时仍然允许存在稳定的 O 氧化还原的贡献。

在循环期间，金属价态和晶体结构都得到很好的维

持。梯度正极在 0.2 C 下进行 200 次循环后，仍然

具有 843 Wh kg‒1的能量密度，而在 1 C 下进行 100 次

循环后，仍有 808 W·h·kg‒1 的能量密度，并且几乎

没有氧气释放和电解质消耗。此外，这种高温免疫

处理方法可以用来萃取其他元素，以避免电池中的

不利表面反应。Ju 等[102]采用乙醇辅助共沉淀法制

备了含全梯度化合物的 LRM 正极。设计合理的过

程涉及过渡金属离子的梯度分布，其中 Ni 含量不断

增加，Mn 含量逐渐减少，Co 保持在较低水平。在

合成过程中使用乙醇调整了样品的表面状态，进一

步提高了样品的速率性能。全梯度正极不仅提供了

优越的循环容量，而且由于在 Li2MnO3 降低的情况

下，输出层的 Ni/Mn 比例较高，从而提高了工作电

压，减轻了电压衰减。Wu 等[103]利用共沉淀法制备

了全浓度梯度富锂锰基层状氧化物正极材料，并实

现了梯度调控与性能优化。如图 8h 所示，他们设计

了 3 种全浓度梯度的富锂材料，它们具备不同的梯

度变化斜率，分别为低(S1)、中(S2)、高(S3) 3 种斜

率，其过渡金属(Mn，Ni，Co)梯度的斜率从 S1 到

S3 逐渐增大。在 1 C 电流密度和 2.0~4.6 V 的测试

条件下，S2 材料循环 200 圈之后容量保持率达到

88.4% (图 8i)，每圈的电压衰减为 0.8 mV (图 8j)，
稳定了材料的能量密度。对 200 圈循环后材料进行

结构表征(XRD 与 STEM)，S1 出现了明显的尖晶石

结构转变，而 S2 和 S3 依旧保持完好的层状结构，

说明梯度设计有效抑制了体相尖晶石相转变，从而

改善了富锂材料的电化学性能。另外，DSC 和高温

同步辐射原位 XRD 的结果表明(图 8k)，S2 和 S3 材

料在 4.4 和 4.8 V 状态下热释放较 S1 有明显减少，

4.8 V 状态下发生结构转变的温度也提高到了

285 ℃和 325 ℃，充分说明梯度设计可以有效提高 
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图 8  (a) 浓度梯度粒子示意图；(b) Mn、Ni 和Co 从粒子中心到表面的相对浓度的理想浓度剖面；(c) 浓度梯度[Mn0.534Ni0.233Co0.233]CO3

前驱体和(d)其相应的锂化氧化物 Li1.13[Mn0.534Ni0.233Co0.233]0.87O2 的截面 SEM 图像；(e) 前驱体颗粒和(f)最终的锂化氧

化物颗粒截面上 1−9 点 EDXS 成分变化[100]；(g) Li1+x(r)M1‒x(r)O2颗粒从富锂主体到贫锂表面的连续梯度结构设计[101]；

(h) 3 种不同梯度变化的富锂材料及其过渡金属(Mn, Ni, Co)分布；(i) 循环性能；(j) 电压衰减；(k) 高温同步辐射原位

XRD[103] 
Fig. 8  (a) Concentration gradient particle diagram. (b) Ideal concentration profile describing the relative concentrations of Mn, Ni, 

and Co from the particle center to the surface. (c) Cross-sectional SEM images of concentration-gradient 
[Mn0.534Ni0.233Co0.233]CO3 precursor and (d) its corresponding lithiated oxide Li1.13[Mn0.534Ni0.233Co0.233]0.87O2. (e) EDXS 
compositional change from the cross-section of precursor particle and (f) final lithiated oxide particle on the labeled points 1 
through 9[100]. (g) Continuous gradient structure design of Li1+x(r)M1‒x(r)O2 particles from Li‒rich body to Li-poor surface[101]. 
(h) The distribution of transition metals (Mn, Ni, Co) in three different gradients of Li‒rich materials. (i) Cycle performance. 
(j) Voltage decay. (k) High temperature synchrotron radiation in situ XRD[103] 

 
富锂材料的热稳定性，进一步印证了梯度设计的优

势。然而，较大的梯度变化会使材料内部产生较大

的电化学应力，对电化学性能产生负作用，这也是

今后设计梯度材料时值得注意的一点。 
4.6  层状/尖晶石异质结构构建 

富锂尖晶石 Li4Mn5O12 因其独特的结构(氧密排

六方、3D 锂离子扩散通道)具有优良的锂离子传输

特性与微弱的姜泰勒效应，尖晶石状结构在长周期

过程中能够保持良好的结构稳定性，因此，引入尖

晶石状结构是改善 LRM 电极材料的 Li+扩散动力学

和表面稳定的一种有效方法。Yu 等[104]采用非惰性

气氛低温烧结，通过碳纳米管(CNT)的化学活化作

用，诱导富锂材料颗粒表面原位形成层状尖晶石异

质结构(图 9a)。通过 HR‒TEM 可以看到在 LRM 表

面形成了尖晶石相(图 9b)。结合 DFT 与价键理论计

算模拟锂离子在层状‒尖晶石异质界面结构中的扩

散网络与扩散势垒(图 9c)，发现尖晶石的三维锂离

子扩散网络有利于扩展材料中锂离子的扩散路径，
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并有效降低锂离子的扩散势垒，有利于缓解本征材

料动力学迟缓的问题(图 9d)。碳纳米管骨架和离子

导电异质外延尖晶石结构(CNT‒LR‒S)改性 LRM 正

极材料作为锂离子电池正极时，具有优异的电化学

性能，在 0.1 C 下其能量密度为 1077 Wh/kg。10 C
倍率下仍有 195 mAh/g 的放电比容量。在 1C 的电

流密度下循环 200 次，放电比容量保持率为 92.3%。

此外，Chen 等[105]采用联动‒功能化改性策略改性

富锂锰基正极材料(Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2)，通过

Ce 掺杂诱导形成富锂尖晶石 Li4Mn5O12 相，形成

富相边界的多相区域，进而形成内建电场，抑制氧

阴离子的外迁与促进电荷转移。通过 DFT 计算分

析了内建电场的形成与作用机制，原始样品经联动

改性后，最内层为 LRM，过渡层为 Li4Mn5O12，

最外层为 Li2CeO3。由于诱导尖晶石相的出现，样

品的首次 Coulomb 效率高达 91.8%，表明 Ce 掺杂

诱导形成富锂尖晶石 Li4Mn5O12 相可以有效提出

初始库伦效率。改性后的样品在 1 C 电流密度下

循环 300 次后，容量保持率高达 90.7%。态密度

(DOS)结果表明，改性后的样品电导率显著提升，

有利于改善其综合电化学性能。通常，不同类型

的半导体材料整合为异质结复合材料时，静电势差

会引起电荷重排，通过形成内建电场达到电荷平

衡。电子聚集在 LRM 一侧，空穴聚集在 Li4Mn5O12

一侧，电子聚集在 LRM 一侧可以减缓氧阴离子氧

化，抑制氧阴离子外迁。Liu 等[106]通过 CexSn1‒xO2‒δ

包覆层的修饰诱导了表面尖晶石 Li4Mn5O12 相的

产生。尖晶石结构的形成有利于基体材料晶格的

稳定，并通过独特的三维扩散路径促进 Li+在表面

区域的扩散。与原始材料相比，改性后材料的首

次 ICE 提高到了 92.77%，而原始样品首次 ICE 为

79.71%。 

 
Note: CNT stands for carbon nanotubes; LR stands for lithium‒ rich materials; S stands for spinel structure; 2b-4h, 4h-2c and 2c-2c  represent different lithium 

ion diffusion paths; 2b、2c and 4h represent different lithium sites. 
图 9  (a) CNT/尖晶石混合导电层改性自支撑 LRM 正极的制备流程示意图；(b) CNT‒LR‒S 样品的 HR-TEM 图；(c) 结合 DFT

与价键理论计算所得锂离子扩散网络；(d) 层状、尖晶石结构中锂离子沿不同扩散路径的迁移活化能计算[104] 
Fig. 9  (a) Schematic diagram of preparation process of CNT/ spinel hybrid conductive layer modified self-supported LRM cathode. 

(b) HR‒TEM images of CNT‒LR‒S samples. (c) The lithium ion diffusion network was calculated by combining DFT and 
valence bond theory. (d) Calculation of migration activation energies of Lithium ions in layered and spinel structures along 
different diffusion paths[104] 
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4.7  电解液添加剂 
在 LRM 正极材料中，除了材料本身的改性之

外，通过在电解液中添加添加剂也是解决电压衰减

和结构不稳定等问题的一种很有前途的策略。高工

作电压(>4.6 V)导致传统碳酸酯基电解液在 LRM 表

面严重分解，形成不均匀、不稳定和无保护性的正

极‒电解液界面(CEI)，阻碍 Li+扩散并降低电化学效

率。因此，电解液添加剂通过原位调控 CEI 的物理/
化学结构/特性，为优化电池性能提供一种简便有效

的方法。在 LRM 第一次充电期间，4.6~4.8 V 的高

截止电压会导致 LiPF6/碳酸盐基电解质的严重氧化

分解，这通常发生在 4.3 V 以上。这一过程消耗了电

池中有限的锂离子源，并在正极材料表明上形成了不

均匀的CEI 层。Zhu 等[107]研究了LiF2BC2O4 (LiDFOB)
作为电解液添加剂对 LRM 正极电化学性能的影响。

LiDFOB 添加剂在正极材料表面形成了钝化层，限制

了由于剧烈的电解质分解而导致的 TM 离子的溶解。

这种缓冲效应显著降低了电池阻抗，200 次循环后，

不可逆容量损失从 73%降低到 35%。Lim 等[108]使用

三甲基甲硅烷基磺酸酯(TMSOMs)多功能添加剂，其

中含有—SO3—和 Si—O 官能团。磺酸盐的电化学

氧化作用可在 LRM 电极表面形成稳定的保护层，

有效地减少电解液的氧化分解，防止电子从电解液

向电极的连续转移。此外，基于 Si 和 F 之间的强亲

和力，Si—O 组分可以有效地去除电解液中多余的

F，这将大大减少 F 与 TMs 的反应。Xiao 等[109]选择

双(草酸)硼酸锂(LiBOB)作为稳定 LRM 正极材料的

有效界面添加剂。该 LRM 正极在 0.5 C 的电流密度

下循环 100 次后容量保持率达到 96.4%，明显优于

没有任何添加剂的样品。根据实验和计算结果，提

出LiBOB对提高LRM稳定性的贡献如图 10a所示。

在 0.1 mol/L 的 LiBOB 添加剂中，氧自由基倾向于 

 
图 10  (a) 含有 LiBOB 添加剂的电解液对 LRM 的保护作用和可能的反应机制[109]；(b) 亚磷酸酯清除 O2的反应机理[110]；(c) 

TPFPB 的作用机制方案[111] 
Fig. 10  (a) Protective effect of electrolyte containing LiBOB additive on LRM and possible reaction mechanism[109]. (b) Reaction 

mechanism of O2 removal by phosphite esters[110]. (c) The mechanism scheme of TPFPB[111] 
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与B结合形成B—O阴离子，减缓电解液氧化。B—O
阴离子和 TMs 阳离子被化学吸附在 LLO 表面(过程

Ⅰ)；然后，B—O 阴离子可能经历 C—C 裂解形成

自由基(过程Ⅱ)；最后，2 个相邻的 F2BOCO 自由

基可以相互作用，在过程Ⅱ中产生的一对自由基将

重组形成“蟹状”结构(过程Ⅲ)。 
此外，选择的电解质添加剂可以有效去除活性氧

自由基，这是解决晶格氧释放的必要手段。Lee 等[110]

通过理论计算、电化学评估和结构表征研究 LRM
与亚磷酸三乙酯(TEPi)之间的相互作用。在充电过

程中，TEPi 与 Li+的结合能高于 EC 和 DMC 溶剂，

说明 TEPi 比溶剂更容易吸附在 LRM 上。与溶剂相

比，TEPi 与氧的结合能更大，因此，TEPi 通过捕获

氧优先被氧化，在 LRM 正极上形成保护层(图 10b)，
减少氧的释放。Zheng 等[111]引入了三羟甲基氨基甲

烷硼烷液(C6F5)3B(TPFPB)作为 Li1.2Ni0.2Mn0.6O2正极

材料的电解质添加剂。从 Li2MnO3组分中释放出的

活性氧(O2
−/O2

2−)不利于晶体结构的稳定性，并诱导

电解质的分解。在这种情况下，TPFPB 有望捕获这

些氧气，并避免它们与电解液进一步反应(图 10c)。
此外，其他副反应产物也溶于 TPFPB 中。因此，界

面稳定性增强。得益于这些优势，添加 0.2 mol/L 
TPFPB 的碳酸盐基电解质可以显著提高 LRM 的放

电能力和循环稳定性。电解质添加剂可以提高 LRM
的循环性能，稳定电极/电解质界面。然而，大多数

电解质添加剂价格昂贵，一般不适合大规模商业化。

此外，一些电解液添加剂对电池的其他部件(如电流

收集器)具有很强的腐蚀性。在实际应用之前，这些

问题需要进一步解决。 

5  总结与展望 
LRM 层状氧化物正极材料具有超高的比容量

和能量密度，是下一代锂离子电池正极的候选材料。

经过几十年的研究，在晶体结构、电化学反应和降

解机理等方面取得了很大的进展，LRM 的电化学性

能也得到提高。然而，LRM 正极在循环过程中的不

可逆相变和氧释放等缺陷导致电化学性能持续衰

退，严重阻碍了 LRM 正极的商业化。因此，LRM
正极材料要从实验室走向工厂，从工厂走向市场，

还需解决以下技术难题及科学问题：1) 利用先进的

计算和表征技术，包括原位 X 射线技术、原位光学

技术和原位电子成像技术等，加强对晶体结构、电

化学反应和降解机理的理解。通过抑制不可逆氧损

失及结构转变，进一步调整可逆氧活度以增加可逆

容量和 ICE (实际应用中至少大于 90%)；2) 目前对

于 LRM 正极高容量的解释仍值得探索，除氧阴离

子氧化还原反应机理外，还有前面提到的高价锰氧

化机理。可以设计一种利用高氧化态而不诱导过渡

金属迁移的正极材料，或者设计一种易于可逆迁移

的材料以实现令人满意的电化学性能；3) 单一的策

略通常只能解决特定的问题，实现有限的改进，这

很难满足多个需求。在实际应用中，正极材料所面

临的环境和挑战往往是多方面的。因此，需深入研

究影响富锂材料性能的改性机理(如形貌设计调控、

掺杂、包覆、缺陷结构设计、梯度成分设计、层状/
尖晶石异质结构构建)，制定多种改性方法的综合应

用和集成策略；4) 由于钴的高成本和毒性，无钴

LRM 正极材料受到广泛关注。应从成分设计的角度

出发，优先选择具有氧化还原活性的过渡元素，并

基于理论计算筛选理想元素，开发无钴 LRM 正极

材料；5) 解决实际应用和安全问题。目前研究的

LRM 正极主要通过半电池来研究，在实际应用中很

难评价其真正的电化学性能。因此，应在全电池研

究方面作出更多努力，如选择合适的负极材料和开

发有效的高电压电解液等。此外，LRM 的安全问题、

热失控、气体析出和其他可能的副反应也是实际应

用中需要解决的关键问题。  
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