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低成本无钴高镍正极的挑战与策略 
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摘  要：高镍正极材料是一类综合性能优越的锂离子电池正极材料，它不仅可以达到比传统钴酸锂更高的能量密度，而且成

本更低、更加环保，在动力电池市场具有巨大优势。为了进一步降低储能器件成本来适应与日俱增的能源需求，开发无钴高

镍正极材料成为新的研究焦点。本文从镍酸锂正极的本征性质出发，论述去钴化的可行性与无钴高镍正极的重点挑战，总结

目前学界已有的实现策略，最后对无钴高镍正极的发展方向作出展望。 
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Challenges and Strategies for Low Cost Cobalt-Free High-Nickel Cathode Materials 
 

SONG Chenxi, SHEN Yang 
(School of Materials Science and Engineering, Tsinghua University, Beijing 100084, China) 

 
Abstract: High-nickel cathode materials are one of the most promising candidates for lithium-ion batteries with superior 
comprehensive performance. These materials can achieve higher energy density than conventional lithium cobalt oxide, and 
have lower cost and high environmental benignity. To reduce the cost further to meet the growing energy demand, the 
development of cobalt-free high-nickel cathode materials becomes one of research challengess. This review discussed the 
feasibility of cobalt removal and the key challenges for cobalt-free high-nickel cathodes. The modification strategies were 
summarized based on recent related studies. In addition, the future research direction of cobalt-free high-nickel cathodes was 
also proposed. 
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随着现代社会对能量需求的增加，锂离子电池

作为一种储能器件，由于突出的能量密度，在便携

式电子设备与电动汽车市场占据了重要地位。自

Goodenough 第 1 次发表 LiCoO2 这种层状过渡金属

氧化物[1]，到 1991 年 Sony 公司商业化了第 1 块以

LiCoO2 为正极材料的锂离子电池，层状过渡金属氧

化物，尤其是 LiCoO2，成为重要的锂离子电池正极

材料。相比于尖晶石结构的 LiMn2O4 正极与橄榄石

结构的 LiFePO4 正极，LiMO2 (M 为过渡金属)这种

过渡金属氧化物正极材料具有更高的比容量和电

压，高镍 NCM 或 NCA 可以在 3.8 V 以上提供

200 (mA·h)/g 以上的比容量[2]。因此，对于动力电池，

高镍层状正极材料的开发至关重要。 
正极材料不但很大程度上决定了电池的能量密

度，还占到了电池近一半的成本[3]，它的成本和原

材料息息相关，相比于镍、锰、铝等元素，钴的产

量低、价格昂贵。全球的钴产量大约只有 17 万吨，

而镍有 270 万吨[3]。钴一般是镍矿或铜矿开采时的 
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副产物，相对含量低，开采成本高，而且钴本身毒

性大，在循环回收上也需要消耗一定的成本。随着

锂离子电池市场的成倍扩张，对钴的需求量日益增

加，钴的价格飞速提高，2022 年达到了 50 $/kg[3]。

因此，降低正极材料中钴含量，开发低成本的无钴

高镍正极材料是锂离子电池发展的重要方向。对比

LiCoO2 正极，NCM111，NCM622，NCM811 以及

无钴高镍正极的能量密度与价格(图 1)，无钴高镍正

极在成本和电池性能上都具有显著的优势。包括宁

德时代、特斯拉在内的国内外主流的动力电池生产

研究的相关企业都把电池低钴化以及无钴化作为下

一代动力电池的研发方向之一。 
 

 
 

图 1  LiCoO2，NCM111，NCM622，NCM811 与无钴高镍

正极能量密度与价格对比[3] 
Fig. 1  A comparison of specific energy and cost per energy of 

LCO, NMC111, NMC622, NMC811, and Co-free 
high-Ni layered oxides[3] 

 
无钴高镍正极的开发也意味着人们重新把关注

点聚焦在 LiNiO2 这种材料中。本文从 LiNiO2 本征

性质出发，探究无钴高镍正极面临的挑战，通过分

析钴在 NCM 正极中的作用，总结学界对钴必要性

的质疑，简述无钴高镍正极已有的实现策略，并展

望无钴高镍正极的发展趋势。 

1  LiNiO2正极的性质 
工作电压和电容量是衡量电池能量密度的 2 个

要素。对于正极材料，电压和中心变价的过渡金属

离子的氧化还原电位密不可分，更本质来说是外层

电子的能带结构。高比容量正极则需要足够多的

储锂位点与顺畅的锂离子脱嵌路径来完成电极反

应[4]。LiCoO2 正极具有 R3̄m 空间群构型，氧采取立

方密堆积排列，Li+ 和 Co3+ 分别位于 3a 和 3b 氧八

面体空位中(图 2)。在电化学反应过程中，Li+ 从< 
CoO2 >层中可逆地脱出嵌入，同时 Co 作为氧化还

原中心发生电子的得失。 
Ni 和 Co 元素周期表中位置紧邻，同属于 3d 族

过渡金属元素。LiNiO2 具有和 LiCoO2 一样的

α-NaFeO2 型的层状结构(图 2a)。相比之下，Ni3+/4+ 的

3d 能带位置高于 Co3+/4+ ，氧化还原电位更低，与

O2– 的 2p 能带的重叠更小(图 2b)，在充电时，更易

失去电子发生氧化反应，同时避免不可逆的阴离子参

与过程，实现更高的锂离子利用率[5]。同样是在 4.3 V
的截止电压下，LiNiO2 可以放出大约 250 (mA·h)/g
的比容量，而 LiCoO2 只能放出 150 (mA·h)/g 的比容

量[6]。同时，相对更丰富的镍自然资源，也使得

LiNiO2正极在制造高能量密度储能器件方面具有更

大的优势和潜力。 
 

 
(a) 

 
(b) 

图 2  (a) 层状过渡金属氧化物结构图；(b) 相对 O2– 2p 的

Co, Ni, Mn 和 Ti 的氧化还原对能带示意图[3, 6] 
Fig. 2  (a) Crystal structures of layered oxide LiNixMnyCozO2; 

(b) Schematic energy diagram showing the positions of 
the various redox couples relative to the top of the O2– 
2p band[3, 6] 

 
然而，由于本身稳定性差，LiNiO2用作正极材

料时表现出了很多问题，对实际应用造成阻碍。

Material Project 数据库记录了计算模拟得到的各相

生成能，表明 R3̄m 相的 LiNiO2 并非是热力学最稳

定的结构(图 3a)。在计算得到的 Li—Ni—O 相图中

存在一系列亚稳态结构[7–8]，也表明 LiNiO2 倾向于

形成非化学计量比的 Li1–xNi1+xO2，其中：x 为占据
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Li 层的 Ni2+ 比例(图 3b)。 
这样的晶格缺陷对电化学循环性能造成不良的

影响。Li 层中的 Ni2+ 在氧化过程中变成半径更小的

Ni3+ ，使 Li 层收缩，限制 Li+ 的迁移。正极材料合

成过程中，Ni3+在高温下容易分解为 Ni4+ 和 Ni2+；

锂源的挥发也会造成锂缺失，促使 Ni2+的生成，造

成晶格缺陷。研究人员采取了一些手段来得到理想

的层状结构，譬如在固相烧结过程中构建氧气氛围

以充分氧化前驱体中的 Ni2+ [9]，加入 1%～4%的过

量 Li 源来抵消锂源挥发的影响[10]。然而，即便将合

成条件控制极为精细，也会有至少 1%～2%的 Ni2+ 

留在 Li 层中[10]。 
 

 
(a) (b) 

图 3  (a)计算得到不同 LiNiO2相的生成能；(b)计算得到 600K 下(Li–Ni–空位) O 相图[6, 8] 
Fig. 3  Formation energy of various phases of LiNiO2; (b) (Li–Ni–vacancy)O phase diagram calculated at 600 K, stoichiometric 

compositions associated with the stable phases are indicated with red spheres[6, 8] 
 

发生脱锂后，不同充电程度的 Li1–xNiO2 也表现

出较低的热稳定性。当锂空位增加或温度升高，过

渡金属离子从原有的八面体位点迁移到 Li 层中的

八面体位点的趋势增加，引发层状的 LiNiO2 向类尖

晶石相(Fd 3̄m)或岩盐相(Fm 3̄m)转变，伴随着 O 的

释放(图 4)[11]。为了平衡电荷，Ni 发生还原。氧化

后的晶格氧很容易与电解液反应，引发一系列的电

池内部的副反应以及热失控。Ceder 等[8]针对层状、

尖晶石和岩盐相的过渡金属氧化物模型进行计算，

指出 LiNiO2 容易转变为类尖晶石相的结构。通过时

间分辨 X 射线衍射技术(TR-XRD)与质谱分析，相对

于 Ni 形成的 LiM2O4型结构，Co 形成的 Co3O4尖晶

石相氧成分比例更高，结构也更加稳定[11]。LiM2O4

型尖晶石结构在 350 ℃时会转化为岩盐相 NiO，而

Co3O4到 500 ℃也不会转化为CoO。这也可以解释为什

么NCM 系列正极中镍含量越高材料的稳定性越差。 
除了发生层状结构退化这种不可逆相变外，

LiNiO2 正极的脱锂过程并非完全的固溶反应，会发

生一系列的相转变。Li1–xNiO2 会逐步从六方相

H1(x= 0～0.25)转变为单斜相 M(x = 0.25～0.55)，到

六方相 H2(x = 0.55～0.75)，再到六方相 H3(x = 
0.75～1.00)。从原位的 XRD 测试和电池循环的微分

电容电压曲线都可以看到非常明显的相变过程，在

4.1 V(vs. Li/Li+)以上发生的 H2 到 H3 相转变过程伴

随着剧烈的 c 轴晶格收缩[12]，相对体积变化大约在

4–5%[13–14] (图 5a 和图 5b)。这样晶体常数变化引发

正极颗粒内部的应力变化，在电池循环中发生积累，

最终导致活性物质颗粒产生晶内或晶间的裂纹[15] 

(图 5c)。电解液与这些新产生的表面发生副反应，

进一步降低电池的循环性能。 

2  无钴高镍正极的可行性与挑战 
为了弥补 LiNiO2 电化学性能的缺陷，在对其他

元素进行筛选后，Mn、Co、Al 被用来添加进 LiNiO2

提高结构稳定性和热稳定性，衍生出目前市场常见

的 NCM 和 NCA 正极。它们的化学式分别为

LiNixMnyCozO2 和 LiNixCoyAlzO2(x+y+z = 1)，Ni 被
部分取代后氧化物依然保持原有的层状结构。 
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图 4  在充电态的 NCM 正极热分解过程中相变和可能的过渡金属迁移路径示意图[11] 
Fig. 4  Schematic illustration of phase transition and the possible TM cation migration path in the charged NCM cathode materials 

during thermal decomposition[11] 
 

(a) (c) 

 
(b) 

图 5  (a) LiNiO2正极循环的原位 XRD 结果；(b) 4.1 V, 4.2 V, 4.3 V 截止电压下的 dQ/dV 曲线；(c) LiNiO2正极在首圈充电后

的横断面 SEM 照片[12, 15] 
Fig. 5  (a) Diffraction patterns from the in-situ XRD experiment; (b) dQ/dV curves at upper cutoff voltages of 4.1, 4.2, and 4.3 V; 

(c) Cross-sectional SEM images of the initial charge-ended LiNiO2 cathode[12, 15] 
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3 种金属离子在结构中协同作用，达成能量密

度和稳定性的平衡，使 NCM 系列正极材料表现出

了优异的综合性质。由于能带位置关系，NCM 正极

合成时，Mn 表现为 Mn4+ ，Ni3+部分转化为更稳定

的 Ni2+ 。Mn4+ 由于不参与充放电的氧化还原过程，

起到了稳定层状结构的作用。在化学稳定性和结构

稳定性上，Mn 和 Co 的表现恰好相反。Mn3+/4+ 的

能带位于 O2– 的 2p 能带上方，不易在充电阶段引起

O 的释放与后续的结构相变，化学稳定性好。从晶

体场理论出发，Mn 的八面体位点稳定能(OSSE)更
小，更倾向于借助一个相邻的四面体位点，从过渡

金属层的八面体位点迁移到锂离子层的八面体位

点，造成层状结构向尖晶石相转变。而 Co 的 OSSE
更大，使得层状结构不易改变，结构稳定性好[5]。

Ni3+/4+ 的能带位于两者之间，在性质上更加中立，

是容量的主要贡献者。NCM 和 NCA 材料促进了镍

基正极材料的产业化，传统观念认为 Co 在高镍正

极中的作用不可或缺。 
为了实现更高的能量密度来满足市场需要，研

究人员将 NCM 正极材料中的 Ni 比例逐步提高。当

Ni 含量达到 90%以上时，放电比容量可以达到

210 mAh/g 以上，能量密度也可以达到 740 (W·h)/kg
以上[16]。但这同时表明 Co 和 Mn 含量的降低，

LiNiO2 本征的不稳定问题也更加明显。 
即使NCM的研究结果和经验已经积累了很多，

NCM811 的商业化应用也较为成熟，但在 Ni 含量高

达 90%的层状氧化物正极体系中，研究者对 Co 的

必要性提出了疑问。2019 年，Dahn 等[17]合成了 95% 
Ni 含量的高镍正极材料，添加了 5%的 Al、Co、
Mn、Mg 作为掺杂元素进行性能对比。对比 dQ/dV
曲线的 4 个峰发现，添加了 5%的 Co 的正极材料无

法抑制材料从 H2 到 H3 的相变，而添加的 5%的 Al、
Mn、Mg 元素对相变的抑制效果显著。因此提出，

高达 95%的 Ni 含量的正极材料中，Co 的添加并不

能抑制不可逆相变。进一步，原位的 XRD 测试对

4 种材料的充放电过程的特征峰进行了表征与对

比，确认了 Co 的添加不能抑制正极材料循环中的

相变(图 6)。表明与传统观念不同，高镍材料中的

Co 元素或许不是必需的。 
Sun 等[18]直接对比了 LiNi0.9Mn0.1O2 (NM90)、

LiNi0.9Co0.1O2 (NC90)和 LiNi0.9Co0.05Mn0.05O2 
(NCM90)等 3 种材料。他们发现 NM90 的循环稳定

性比 NCM90 更好。NM90 正极的 Li/Ni 混排比例为

3.35%，高于 NC90 和 NCM90，与其 Ni2+ 含量相对

高有关。改变不同截止电压(4.3 V 和 4.4 V)和不同

温度(30 ℃和 60 ℃)进行了电池循环。在 4.3 V 电压

下，NM90正极的初始容量存在微小的劣势，但0.5 C
下 100 圈的循环稳定性高达 93%，高于 NC90 正极

的 80%和 NCM90 正极的 86%。当截止电压提高到

4.4 V，3 种材料不但在初始比容量上区别不大，100 圈

循环后，NM90 仍有更为突出的 88%的保持率。CV
测试的 H2–H3 相变的电流峰变化和原位 XRD 谱

都印证 NM90 在循环中表现出更好的结构稳定性

和变化可逆性，解释了长循环中的优异性能。随着 
 

 
 

图 6  LiNiO2, LiNi0.95Al0.05O2, LiNi0.95Mn0.05O2, LiNi0.95Mg0.05O2和 LiNi0.95Co0.05O2的电压曲线和 dQ/dV 曲线[17] 
Fig. 6  Cell voltage curves and dQ/dV of LiNiO2, LiNi0.95Al0.05O2, LiNi0.95Mn0.05O2, LiNi0.95Mg0.05O2, and LiNi0.95Co0.05O2

[17] 
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循环次数的增加，NM90 中 H2–H3 峰的变化更小，

各向异性的晶格变化引起的应力更小，微裂纹的形

成被抑制，使循环稳定性得到了提高。在 30 ℃时，

没有钴来稳定层状结构，NM90 的倍率性能略低，

但在 60 ℃与对照组区别不大。这项工作对

LiNi0.9Mn0.1O2 体系的性质进行了深入的研究，提出

了无钴高镍正极开发的新观点和新发现。 
基于上述工作，研究人员重新注意高镍正极体

系中元素的相互作用，也为无钴高镍正极的开发提

供了可行性依据，打开了新的思路。 
Li/Ni 混排和 H2–H3 相变是高镍正极循环可逆

性的 2 个关键挑战。由于理想层状 LiNiO2 的结构不

稳定，Li/Ni 混排是高镍层状氧化物正极材料最常见

的一种结构缺陷，阻碍锂离子的迁移，降低倍率性

能。由于 Li+ 和 Ni2+ 半径相近，空间位阻效应促成

了这种阳离子混排缺陷。Ni2+ 从过渡金属层的八面

体位点迁移到锂层的八面体位点能量最低的迁移路

径需要经过相邻的四面体位点。计算结果显示，Ni
在镍基正极的迁移路径的能垒比 Co 在 Li0.5CoO2中

更低，锂空位和氧空位都会降低此能垒，提高迁移

趋势[19]，Ni2+的迁移动力学性质也促进了 Li/Ni 混排。 
实验证明Co的添加可以用于减轻Li/Ni混排的

比例，维持理想的层状结构[20]。从磁学角度解释，

层状氧化物 LiMO2 中金属离子由于带有未成对电

子，层之间 M–O–M 存在 180°的磁超交换作用，Ni2+ 

进入 Li 层的混排可以生成 Ni3+–O–Ni2+ ，使得体系

能量下降。而无未成对电子的 Co3+进入过渡金属层

取代 Ni3+ 后，这种超交换作用被减轻，进而减轻混

排。此外，LiNiO2 中过渡金属层内形成的三角格子

结构会由于 Ni2+ 和 Ni3+ 的自旋状态产生磁阻挫，

用无自旋的离子取代 Ni 后可以缓解这种阻挫，进而

稳定结构(图 7)。用同样没有未成对电子的 Mg2+、

Al3+代替掺杂入高镍正极，也观察到了混排程度的

降低[21]。这也为钴的可替代性提供了论据。 
也有研究工作表明，正极材料中 Li/Ni 混排

的现象对于电池循环并不是百害而无一利的。

Pan 等 [22]发现 NCM622 正极的循环性能表现不如

LiNi0.6Mn0.4O2。通过结构表征，富钴的正极材料中

Li/Ni 混排被抑制，但在循环时结构会剧烈变化，

并且激发阴离子的氧化还原，造成层状结构向尖

晶石和岩盐相转变。即使在循环前 50 圈左右，电

池的比容量超过了贫钴样品组，但发生的剧烈容

量衰减使得它的循环稳定性并没有优势。无钴的

LiNi0.6Mn0.4O2样品中的Li/Ni混排起到了支撑作用，

进而抑制了裂纹和相变的发生。因此提出，一定比

例(3%～7%)的 Li/Ni 混排或许是有利于镍基正极的

循环稳定性的。 
 

 
 

J1 denotes the intraplane superexchange interaction, and J2 and J3 denote 
the interplane superexchange interactions. 

图 7  Li/Ni 混排影响材料内部磁矩的示意图[21] 
Fig. 7  Illustration of a pair of Ni/Li exchange and arrangement 

of magnetic moments in TM layer of triangular lattice [21] 
 
除了 Li/Ni 混排外，高脱锂状态下的高镍正极

Li1–xTMO2 稳定性差，无法保持原有的结构。正如

前文所述，它会依次经历 H1–M–H2–H3 的相变。其

中 H2–H3 相变被认为是导致正极材料循环稳定性

差的重要原因之一。在体相掺杂元素可以直接削减

相变。Yang 等[23]在 NCM 中掺入 Al，观察到 4.3V
截止电压下，循环 50 圈后 CV 图中标志 H2–H3 相

变的电流峰变化很小，配合原位 XRD 测试结果说

明循环过程中结构相变的可逆性很高，增加循环稳

定性。Guo 等[24]发现，同样是 4.8 V 的截止电压下，

Ni0.85CM正极在4.6～4.8 V区间出现了H3a/H3b相，

LiCoO2 正极材料中观察到了 O3/O1 相，而

Ni0.85CMA 依然可以保持 O3 结构，发生的是固溶脱

锂，H2–H3 相转变被抑制。除了这种直接干预相变

过程的手段外，也有研究对颗粒形貌进行调控，从

而消化这种相变对材料性能的影响。Sun 等[25]在高

镍正极中掺杂 W 细化了一次颗粒，虽然 XRD 表明

H2–H3 相的转变依然发生，但是在 CV 测试中，

H2–H3 电流峰下降，表明相变对电池循环反应的影

响被削减了。 
针对影响高镍正极稳定性的重点现象进行调

控，基于 Co 的作用机理研究来寻找可以代替 Co 的

方法策略，是开发无钴高镍正极的大致思路。得益

于先前积累的对高镍正极化学性质与循环失效的研

究，正极材料去钴化的可行性得以大大提高。 
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3  实现策略 
3.1  掺杂或元素取代 

实现无钴高镍正极的一个思路是利用其他元素

取代 Co。虽然从 LiNiO2 正极提出开始，元素掺杂

取代的研究工作层出不穷，但随着制备与表征技术

手段的成熟，以及对 LiNiO2 本征性质研究的深入，

高镍含量的正极体系也有很多新发现。 
Manthiram等[26]在LiNiO2正极中添加 5%的Mn

和 6%的 Al 后得到无钴高镍正极 LiNi0.883Mn0.056·  
Al0.06O2(NMA89)，表现出了出色的循环稳定性。

4.2 V 截止电压下，NMA89 正极构成的全电池 1 C
循环 1 000 圈后仍有 80%左右的容量保持率，且与

其他含 Co 的正极(如 LiNi0.883Co0.053Al0.064O2，记为

NCA89)相比更有优势。对充电后的正极样品进行

DSC 测试，NMA89 也表现出更好的热稳定性。针

对 NMA89 体系，Manthiram 等[27]进行了更深入的

研究。LiNi0.89Mn0.055Co0.055O2(NCM89)和 NCA89 正

极在循环后颗粒破碎，活性物质流失，表面积变大，

加剧了阻抗和极化的增加，降低了循环稳定性。

LiNi0.89Mn0.044Co0.042Al0.013Mg0.011O2(NMCAM89) 和

NMA89 都保持了正极颗粒的球状。这说明，在极

高镍含量的体系下，经过合理的元素取代后无钴正

极仍能维持良好的电化学性能，这对无钴高镍正极

开发的可行性奠定了基础。 
Lin 等[28]制备的添加 2% Mn 和 2% Mg 的无钴

正极在 2.5～4.4 V 电压 0.1 C 的倍率下放电比容量

达到 216 (mA·h)/g，在 C/3 下循环 350 圈保持了 80%
的比容量，2 C 下循环 500 圈保持了 67%的比容量。

Mg2+倾向于进入 Li 层中，Mn4+倾向于进入 Ni 层中，

这种共掺杂实现了不同位点的修饰。然而，X 射线

吸收谱结果发现在初始循环中就会发生正极颗粒表

面晶格氧缺失、镍的不可逆还原和过渡金属离子的

溶解，正极表面发生 Ni 还原的区域会在后续循环中

积累到 50 nm 的厚度，最终造成电化学性能的退化。 
Fe 也是一种资源丰富、成本低的过渡金属元

素。Belharouak 等[29]构建了 Fe 和 Al 共掺 LiNiO2

的体系，Ni 含量为 80%，Fe 和 Al 的比例分别为 1:3、
1:1 和 3:1。0.05 C 倍率下循环，NFA 体系都达到

200 (mA·h)/g 以上的比容量。4.5 V 的截止电压下，

NFA 体系和 NCA 在 C/3 倍率下循环对比，

LiNi0.8Al0.15 Fe0.05O2 表现出最高的循环稳定性，

100 圈后容量保持率约为 80%，在 CV 循环测试中

电流峰的变化也最小，循环可逆性最好。原位的

Mössbauer 谱测试表明有一半的 Fe3+会参与氧化还

原反应，可逆地转换为 Fe4+。通过共沉淀法成功制

备了 10 微米的球形 LiNi0.85Fe0.052Al0.091O2正极 2 次

颗粒[30]，验证了 NFA 体系的产业可行性。 
Al3+、Mg2+、Mn4+等元素的添加可以提高 LiNiO2

的稳定性[17]，它们进入体相，直接调控 LiNiO2 的层

状结构。另外，一些固溶度有限的离子，如 Ti4+、

Zr4+，W5+，会倾向于富集在表面[31–33]，起到与表面

包覆类似的作用。2 种类型的离子共掺杂可以同时

在颗粒内部和表面进行调控。 
添加了 2% Ti 和 2% Mg 的 LiNiO2 正极颗粒

(Mg/Ti–LiNO2)在 TEM 条件下观察到 Ti 从表面到体

相的梯度分布，表面会出现 Ti 的富集，而 Mg 会均

匀分布在颗粒中[34](图 8a)。电池在 2.5～4.4 V 以

0.1 C 倍率循环实现了 208 mAh/g 的比容量，1C 循

环 300 圈后仍保持了 85%的容量(图 8b)。同时，它 
 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

图 8  (a) Mg/Ti–LiNiO2颗粒的 Ni、Ti、Mg 的 STEM–EDS
能谱；(b) Mg/Ti–LiNiO2正极在 2.5～4.4 V 不同倍率

下的循环表现；(c) LiNiO2正极在 2.5～4.4 V 不同倍

率下的循环表现[34] 
Fig. 8  (a) STEM–EDS mapping of the Ni, Ti and Mg on the 

Mg/Ti–LiNiO2 particle; (b) Long-term cycling 
performance of Mg/Ti–LiNiO2 at different C-rates; (c) 
Long-term cycling performance of pristine LiNiO2 at 
different C-rates[34] 
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的倍率性能和循环性能相比未修饰的 LiNiO2 有明

显的提高，且过渡金属离子的溶解现象明显被抑制。

对 Ti/Mg 共掺杂的 LiNiO2 正极进行更精细的表征，

Wang 等[35]发现样品中的裂纹没有明显的取向，Mg
在体相中的稳定作用也抑制了裂纹的生成，Ti 在表

面的富集阻碍了表面裂纹向体相的扩散。 
掺杂 0.4%的 Zr 进入 LiNiO2 正极后[36]，电子衍

射结果中的超晶格峰表明 Zr 改变了 LiNiO2 中阳离

子排布。产生的 Li/Ni 反位缺陷对材料的电化学性

能没有负面影响。掺杂后的正极颗粒可以观察到针

状辐射分布的一次颗粒，其生长沿 a 轴方向，LiNiO2

的层平面沿径向方向排列(图 9a 和图 9b)。电池在

4.3 V 截止电压下 0.5 C 循环 100 圈后达到了 81%的

容量保持率，而未处理的 LiNiO2 正极保持率为 74% 
(图 9c)。 

Sun 等[37]将 W 掺杂进 LiNiO2 后，发现 H2–H3
相转变过程明显被抑制，两相反应过程变为类固溶

反应的连续转变过程，晶格常数的变化减小。掺杂

了 2% (摩尔分数)W 的 LiNiO2 正极 0.5 C 下循环

100 圈依然有 195.6 (mA·h)/g 的比容量，保持率达

到了 95.5%。通过 XRD 测试和 TEM-EELS 结果，

W 以无定形 LixWyOz 相的形式集中分布在 LiNiO2

一次颗粒之间的晶界与二次颗粒的表面，抑制了一

次颗粒的生长[38] (图 10)。 
Sun 等[39]对 LiNi0.9Mn0.1O2(NM90)正极进行了

一系列元素掺杂的对照实验(Co、Al、Ti、Nb、Ta、
W、Mo)，发现五价或六价高价元素的掺杂促进 Li/Ni
混排，初始放电比容量下降 10%，但表现出更好的

循环稳定性，且在高截止电压下更为显著。同时，

H2–H3 相转变的电流峰被削减，峰位向高压移动，

延迟出现。其中，添加了 1% Mo 的 NM90 正极的

一次颗粒形貌更小更长，机械强度提高，Li+在晶界

扩散快，抑制 Li 不均匀分布，缓解了循环后的晶内

裂纹，表现出最出色的循环稳定性。 
 

 
(a) (c) 

 
(b)  

图 9  (a) Zr–LiNiO2颗粒的 STEM照片；(b) Zr–LiNiO2正极明场像TEM与对应区域[010]晶带轴的 SAED结果；(c) Zr–LiNiO2

正极与 LiNiO2正极在 2.7～4.3 V 的电压 0.5 C 下 100 圈循环对比[36] 
Fig. 9  (a) STEM images of a single particle from Zr-LiNiO2 cathode in the as-prepared state; (b) Bright field TEM image of a 

primary particle from Zr–LiNiO2 and corresponding SAED pattern in the [010] zone; (c) Cycling performance of Zr–LiNiO2 
and Zr–LiNiO2 between 2.7 and 4.3 V versus Li+/Li at 0.5 C rate for 100 cycles[36] 
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(a) (c) 

 

(b) (d) 
图 10  (a)未处理的 LiNiO2与掺杂 1% (摩尔分数)、1.5%、2%的 LiNiO2在 0.5 C 循环的电化学性能结果；(b)未处理的 LiNiO2

与掺杂 1% W 的 LiNiO2的第 1 圈与第 100 圈循环微分电容电压曲线中 H2–H3 相峰对比；(c)掺杂 W 的 LiNiO2 样品的

XRD 谱；(d)掺杂 W 的 LiNiO2 样品的 TEM 照片与 W 元素的 EELS 图[37–38] 
Fig. 10  (a) Cycling performances at 0.5 C and capacity retentions with respect to the number of cycles; (b) Differential-capacity 

peaks in the dQ/dV curves, where the phase transition from H2 to H3 occurs, allowing a comparison of the degrees of 
polarization at the 1st and 100th cycles for LiNiO2 and 1% W-doped LiNiO2; (c) XRD patterns of W-LiNiO2 and W-LiNiO2 
with extra Li added during synthesis; (d) TEM image and EELS mapping of tungsten signal of W-1 LiNiO2 sample[37–38] 

 
非金属元素和金属元素的共同掺杂也有一些进

展。Manthiram 等[40]在 LiNiO2 中掺杂了 1%的 Mg
和 2%的 B(NBM)，其中 Mg 进入体相起到支撑 Li
层的作用，B 集中在表面，有利于构建紧密坚固的

CEI 层。利用 TOF-SIMS 观察循环 500 圈后的正极

表面，发现相对于 LiNiO2 样品，掺杂样品的 CEI
层更薄，成分更加密集。 

利用不同元素不同的掺杂位点取向，添加 Al、
Mg、Ti 的 LiNiO2 正极可以同时实现体相 Li 层和

Ni 层以及表面的修饰，实现更全面的保护。 
Manthiram 等 [41] 制 备 的 LiNi0.93Al0.05Ti0.01 

Mg0.01O2(NATM)正极在4.4 V截止电压0.1 C下达到

了 221 (mA·h)/g的放电比容量。Ti在表面 10～20 nm
的区域存在富集，Mg 和 Al 均匀分布在颗粒内部，

材料的 Li/Ni 混排不到 3%，仍然保持了很好的层状

结构。软包电池测试中，电池以 C/2 在 2.50～4.25 V
的电压下循环 800 圈后保持了 82%的比容量。对照

组的 LiNi0.90Mn0.05Co0.05O2(NMC)和 LiNi0.94Co0.06O2 

(NC)样品分别只有 60%和 52%的容量保持率。 
进一步地，Xin 等[42]采取了“高熵”的思路，

增加掺杂元素种类，制备出了循环过程几乎无应变

的无钴高镍正极。他们利用共沉淀法，合成了

LiNi0.8Mn0.13Ti0.02Mg0.02Nb0.01Mo0.02O2(HE-LNMO)，
Ti、Nb、Mo 由于固溶度的限制倾向于富集在表面，

使得表面形成阳离子混排，成为保护层。HE-LNMO
正极的 H2–H3 相转变峰的峰强降低且滞后出现。对

100 圈循环后的正极进行 X 射线吸收光谱测试，Ti、
Nb、Mo 的配位环境发生改变，而 Ni 和 Mn 吸收谱

的变化不大，推断氧空位和缺陷被限制在了掺杂原

子周围，进而阻碍空位聚集成为裂纹。原位 XRD
测试中，正极材料充放电的体积变化只有 0.3%，表

现出极为优异的结构稳定性。在软包电池测试中，

2.8～4.2 V 的电压下进行 1 C 循环，电池在 500 圈

后依然保持了 95%的初始比容量。 
3.2  包覆或复合结构 

和普通高镍正极材料的改进思路相似，对于无

钴高镍正极材料，也可以采用包覆的方式来保护活

性物质，调控 CEI 层。Sun 等[43]在前驱体混合过

程加入添加过量(1.4%)的 Zr4+，一部分 Zr 进入体相

内替换 Ni；另一部分在表面直接形成 5～10 nm 厚
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度的 Li2ZrO3 的包覆层，同时实现了掺杂和包覆

(图 11)。CV 图中 H2 到 H3 相转变峰延迟出现，虽

然牺牲了一部分初始比容量，但长循环的容量保持

率得到了提高。 
 

 
 

图 11  Zr 掺杂 LiNiO2的 STEM 照片[43] 
Fig. 11  STEM images of a single particle from the Zr-doped 

LiNiO2 cathode[43] 
 

超高的镍含量意味着表面反应活性大，更容易

被空气污染，加剧表面残锂。电解液中 HF 造成的

过渡金属的溶解也会更加明显。基于前述的

LiNi0.96Mg0.02Ti0.02O2 正极，Xu 等[44]采用了双种有机

物 PI/PVP 进行包覆。PI 结构稳定，不易发生化学

反应，PVP 可以吸收 HF 减轻电极和电解液的副反

应，2 种分子组合可以在正极表面形成均匀的超薄

层。这种包覆手段对无钴高镍正极的实用价值做出

贡献。 
无钴高镍正极也可以构建核壳复合结构。采用

一个有助于提高容量的高镍核，结合一个稳定性好、

相对低镍的壳结构，通过锂化烧结前驱体，元素在

内部互相扩散，得到完整性好的浓度梯度分布材料。

Dahn 等 [45]采用 Ni(OH)2 的核与 Ni0.83M0.17(OH)2 
(M=Mg, Al, Mn) 的壳，整体比例为 Ni0.95M0.05(OH)2。

其中，外壳含 Al 的正极表现出最好的循环稳定性。

但由于元素的扩散无法精准控制，烧结后的正极无

法保持前驱体设计的核壳结构，需要更精准的条件

控制，仍需更多的研究投入。在此基础上，设计了

16 μm 的 Ni(OH)2 的核与厚度为 1 μm 的 Ni0.8Mn0.2 

(OH)2 壳结构[46]，在 750 ℃烧结锂化的正极材料

(CS-750)具有完好的核壳结构，与产业化 NCM811
的容量保持率媲美，且比容量更高(图 12)。 

 

 
(a) (d) 

 
(b) (c) 

图 12  (a) CS-750 的横截面 SEM 照片；(b) Mn 的 EDS 能谱；(c) Ni 的 EDS 能谱；(d) CS-750 的 EDS 线扫描结果[46] 
Fig. 12  (a) Cross-sectional SEM image of CS-750; (b) EDS mapping of Mn; (c) EDS mapping of Ni; (d) EDS line scans of 

CS–750[46] 
 

Deng 等[47]在电解液中添加少量 LiDFOB，在

LiNiO2 正极表面形成了富含 F 和 B 的 CEI 层。这样

的 CEI 层稳定紧密包覆在正极表面，减少了 Ni 的

溶解，抑制不利的相转变反应，特别是 NiO 岩盐相。

100 圈循环后，初始比容量为 216 mAh/g 正极仍然

有 94%的容量保持率。这种原位生成包覆层的策略
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得到的包覆更加均匀致密。相似地，Manthiram 等[48]

用草酸铌铵处理 Ni(OH)2 来掺入 Nb 元素，表面形

成的 LixNbOy 包覆层限制了晶粒生长，有利于 Li+

迁移，并且保护了活性界面，500 圈的全电池循环

保持了 82%的初始比容量。他们还在前驱体混料时，

直接加入 0.3%的 Cu(OH)2 与 0.5%的 Mg(OH)2，与

Ni(OH)2 一起锂化烧结[49]。由于 Mg 掺杂进入了体

相内，阻碍了 Cu 的进入。XRD 结果显示，Cu 在正

极表面形成 Li2CuO2，它在初始的循环过程中不可

逆为 CuO，成为了导电性强的正极包覆层。 
3.3  晶粒形态与形貌设计 

正极材料在长循环后在颗粒内部形成的微裂纹

会恶化他们的电化学性能。除了上述的添加其他元

素或化合物进行修饰外，对晶粒本身的形貌和尺寸

进行调控也是一种改性策略。将多晶的正极材料颗

粒变为单晶颗粒是一种有效的提高电池循环寿命的

手段。 
多晶颗粒中一次颗粒团聚成二次颗粒，大量的

晶界更易引发晶间裂纹的形成，渗入间隙的电解质

与正极颗粒发生更多副反应，加剧电池性能衰减。

一次颗粒不同取向，晶格常数在循环时发生各向异

性变化，应力在晶界处的集中使微裂纹更容易产生。

相比之下，单晶颗粒只会产生穿晶裂纹，相对更加

稳定[50–51]。单晶正极的粒径分布范围小，压实后颗

粒间的空隙相对更小，且颗粒不容易破裂，因此压

实密度更高。Xiao 等[52]对单晶材料的裂纹机制进行

了分析和表征。单晶高镍正极在脱锂时会发生层状

结构的滑移现象，侧面出现宽的滑移台阶。这种滑

移沿着(003)晶面，垂直于 c 轴方向，在放电后消失。

随着充电电流的加大和充电截至电压的升高，这种

滑移现象会更为严重，随着材料循环次数的增加而

发生积累，从而在单晶材料颗粒内部产生裂纹。相

对于多晶材料直接发生的颗粒破碎，这样的滑移可

逆程度高，实现更好的形貌稳定性。 
Arai 等[53]对单晶和多晶 LiNiO2 正极进行了详

细的对比实验。在电化学性能上，4.2 V 的截止电压

下进行 2 C 倍率的循环，单晶 LiNiO2正极的循环稳

定性明显高于多晶 LiNiO2。单晶 LiNiO2 正极的

H2–H3 峰峰强更弱，且延迟出现，原位 XRD 测试

显示单斜相消失。单晶正极在循环前后的电荷转移

电阻都小于多晶正极，它更大的活性面积和循环后

表面生成的尖晶石相对反应动力学有益；循环后的

多晶正极表面观察到了惰性的岩盐相以及明显的颗

粒破碎与裂纹。实验还发现，单晶正极生成了更厚

的 CEI 层，根据 CEI 的元素信号推断晶内有很细小

的裂纹导致电解液渗入，但相对多晶正极依然有更

强的稳定性。 
Zhao 等[54]对 LiNi0.9Mn0.1O2(NM90)正极也进行

了同样的对比实验。在这项工作中，单晶 NM90 同

样展示了更高的循环稳定性，阻抗谱测试中得到了

更小的电荷转移电阻，CV 和 GITT 测试中 Li+ 迁移

率更高，循环后的微裂纹现象不明显。必须提到的

是，研究结果与前述的实验存在一些差别，比如此

项工作中单晶正极的混排相对更低，生成的 CEI 层
更薄。这些差别与实验条件相关，也说明了单晶的

无钴高镍正极仍需要更多深入研究。 
除了单晶设计外，还可以通过一次颗粒的取向

分布设计来提高无钴高镍正极的性能。Sun 等[55]对

NCM811 进行晶粒形貌控制，得到径向分布的一次

颗粒(RASC-NCM)。{010}活性表面裸露在外部，易

于形成三维的 Li+ 迁移路径，而且一次颗粒之间可

以相互适配晶粒尺寸变化，减轻应力集中和各向异

性的变化，减少裂纹(图 13)。实验发现，添加 B、
W、Ta 等元素到高镍正极里，对表界面进行调控，

可以得到辐射状分布的一次颗粒结构[56–58]。依此对

无钴高镍正极进行形貌设计也是具有潜力的开发策

略之一。 

4  总结与展望 
锂离子电池有着 30 多年的发展历程，在研究人

员们的不断努力下，相关新材料新器件不断涌现，

能量密度不断提高，在很多领域得到了广泛的应用。

层状结构的镍基正极是一类重要的锂离子电池正极

材料，减少其中的钴含量，研发无钴的高镍正极可

以大大降低正极材料的成本，进一步提高动力电池

的竞争力。在三元体系中，钴可以稳定材料的结构，

减少阳离子混排，提高倍率性能。开发低成本的无

钴高镍正极不但需要面对高镍含量带来的不稳定性

等问题，更需要寻找代替钴的方案。理论计算和实

验都表明 LiNiO2 层状结构本身稳定性差，层状结构

合成困难，无法避免内部缺陷；充电后，LiNiO2 内

部出现空位，金属离子发生迁移，引发不可逆的相

转变，电化学活性的结构失效；在充放电过程中发

生的一系列相变在循环累积后可逆性下降，颗粒发

生应力集中，出现裂纹。由于不同的元素化学性质，

将钴添加到 LiNiO2 结构中可以稳定层状结构，提高

电化学循环可逆性。有研究发现并提出在高镍体系

下钴的使用并不必需，无钴高镍正极也可以有出色
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的循环表现。针对高镍正极 Li/Ni 混排和 H2-H3 相

变的 2 个重点挑战进行调控，通过掺杂、包覆、晶

粒形态与形貌设计等手段策略，研究人员得到了很

多无钴高镍正极成果。在低成本无钴高镍正极的后

续发展中，可以采取如下思路： 
1) 利用多元素的协同作用 
Al、Mg、Mn、Ti、Zr 等元素有望替代 Co，对

高镍正极的循环稳定性做出贡献。单一元素的掺杂

为电化学性能做出改进，但仍都存在局限性，而元

素之间表现出的协同作用值得研究人员更加深入探

索，通过多种元素共同作用来实现更佳的综合性能。

将实验室的科学研究成果引入到产业化应用的过程

中，也必须注意制备、改进手段与添加物质等所带

来额外成本。 
 

 
 

图 13  商用 NCM 正极和一次颗粒径径向分布 NCM 正极结构和演变特点的解释示意图[55] 
Fig. 13  Schematic illustration of the structure and characteristics of commercial NCM and RASC-NCM materials[55] 

 
2) 兼顾其他电池部件 
电池的电化学性能是各个部件耦合作用的结

果，正负极与电解质，包括集流体等其他内部组件

共同发挥作用。除了优化正极材料之外，还可以研

究正极和电解质之间的界面反应，对 CEI 的成分进

行分析，力求得到更稳定、锂离子电导率更高的 CEI
层。不仅可以对电解液进行优化，还可以人工构造

理想的 CEI 层。固态电解质的电化学窗口更高，与

电极的化学相容性更好，可以适应更大范围的循环

电压，将无钴高镍正极放入固态电池中进行开发也

是一个研究思路，可以为突破正极容量与稳定性的

瓶颈提供新的解决策略。 
3) 丰富研究工具和研究手段 
在进行掺杂或包覆的筛选过程中，由于实验材

料种类繁杂，传统的试错法成本高，时间周期长，

效率较低。结合高通量计算和材料基因组工程，提

前通过理论计算筛选出一批有潜力的材料体系，再

进入到实验研究环节，并可以建立数据库共享理论

计算结果，能大大缩短新材料的开发周期，促进无

钴高镍正极材料的发展。理论计算过程也可以辅助

研究人员对电化学性能表象下的内在机理建立更深

刻的认识。通过机器学习模型对已有的大量实验结

果进行归纳分析，可以获得可靠的最优实验条件组

合参数，更好地了解电极材料。 
还可以结合先进的表征技术，对电极反应过程

中金属原子的排布、能带结构变化、金属与氧的相

互作用等进行更深入的观察。即便是传统材料，在

新的表征技术下也会带来新的现象或机理发现，对

无钴高镍正极的研究添砖加瓦。 
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