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摘  要：发展高比容量负极材料是提升锂电池能量密度的重要技术路线。然而，高比容量负极材料在充放电循环过程中存在

不可逆体积膨胀大和界面副反应剧烈等问题挑战，从而劣化下一代高比能锂电池的寿命和安全。近年来，随着先进表征技术

的发展，研究发现循环后的锂电池负极中存在大量氢化锂，但目前关于氢化锂的存在及其作用机制仍存在较大争议。本文通

过综述相关文献，首先总结了氢化锂的基本物理化学性质，然后系统回顾了氢化锂在非锂金属负极、金属锂负极中的研究进

展以及氢化物在非锂电池负极中的研究进展。最后，针对氢化锂诱导负极失效和保护机制提出一些思考和探讨，并对高容量

负极材料、界面和电解液的优化改进提出展望，旨在推动下一代高比能锂电池的快速发展。 
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锂电池具有能量密度高、循环寿命长、自放

电小、工作温度范围宽、可快速充放电、无记忆

效应和环境友好等优点，目前已在便携式电子产

品、电动汽车、智能电网储能和特种电源等领域

取得了巨大的商业成功，彻底改变了人类的生产

生活方式[1–2]。然而，目前商品化锂电池的能量密

度大多在 150~250 (W·h)/kg，这难以有效满足新能

源纯电动汽车 500 km 续航里程的使用需求 (≥   
350 (W·h)/kg)，致使续航里程焦虑问题日益凸显[3]。

根据能量密度公式，发展下一代高比能锂电池的主

要策略是采用高电压高容量正极材料和高容量负极

材料[4]。然而，下一代高比能锂电池中的化学环境

复杂，电极/电解液界面反应加剧，循环寿命失效和

热安全劣化问题突出[5–11]。因此，为了加快下一代

高比能锂电池的产业化进程，亟需探究其寿命和安

全失效机制并发展改善补强策略。 
高比容量负极材料和界面失效是劣化下一代高

比能锂电池性能的重要因素[3, 12–14]。在目前的负极

材料中，石墨基材料因综合性能优异，市场占有率

高达 98%[15–16]。但是，石墨材料的理论比容量仅为

372 (mA·h)/g，这严重限制了锂电池能量密度的提

升。目前，为了取代和替换传统石墨负极，发展高

比容量负极材料的主要方向有 3 个(见图 1a)：第 1
类是基于锂合金化反应机制的高比容量负极材料，

如硅基材料(Si 或 SiOx)和锗(Ge)[13, 17]；第 2 类是基

于转化反应机制的高比容量负极材料，如过渡金属

氧化物/氮化物/氢化物[18–20]；第 3 类是基于锂沉积/
剥离反应机制的单质锂负极[14, 21]。然而，随着充电/
放电循环的进行，这些高比容量负极材料的体积膨

胀大(易粉化，见图 1b)，界面副反应严重，电解液

消耗干涸速度加快，致使下一代高比能锂电池的寿

命和安全性能不及预期，产业化进程受阻。然而，

目前对负极材料和界面失效劣化具体路径的认识尚

不完善。借助于先进表征技术的发展，直到最近的 
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图 1  锂电池负极材料发展路线图(a)[6]；高比容量负极材料所存在的问题(b) 
Fig. 1  Development roadmap for Li batteries anode materials(a)[6]; The current problems of high capacity anode materials(b) 
 

研究才证实氢化锂(LiH)大量存在于循环后的锂

电池负极中，但目前对于氢化锂(LiH)的认识却充

满争议[22]。 
本文系统总结了氢化锂(LiH)的研究进展，并对

氢化锂(LiH)诱导负极失效和保护作一些思考和探

讨，以期指导高容量负极材料、界面和电解液的优

化改进，促进下一代高比能锂电池的商业化进展。 

1  氢化锂(LiH)的物理化学性质 
氢化锂(LiH)是锂的氢化物，是很强的碱，无色

晶体粉末，晶体属面心立方系(见图 2)，晶格常数为

4.084 Å[23–24]，其商业产品通常带有杂质而呈现灰色。

LiH 的摩尔质量为 7.95 g/mol，是最轻的离子化合物，

其莫氏硬度为 3.5(软性材料)，密度为 0.82 g/cm3，其

质脆易碎，冷压过程中容易产生裂纹，但熔点高达

682 ℃。LiH 不溶于但与所有质子有机溶剂有反应活

性，其溶于非质子溶剂乙醚。氢化锂是碱金属氢化

物和碱土金属氢化物中最稳定的，在室温条件下，

在干燥空气或者氧气中可稳定存在。 
在 LiH 制备方面，其主要的传统合成方法是将

金属锂与高压氢气在高温(＞300 ℃)条件下反应(Li 

+ 1/2H2 → LiH)，在此温度下锂是液态的(金属锂熔

点约为 180 ℃)，获取高纯 LiH 通常反应温度需要超

过 700 ℃[25–26]。尽管该反应的标准 Gibbs 自由能

(ΔfGθ = −68.5 kJ/mol)为负，表明从热力学角度进行

分析，分析反应是自发的，但由于反应速率慢，反

应的进行通常依赖于高温和 H2 压力[27]。另外，  
 

 
 

图 2  LiH 的晶格结构示意图[24] 
Fig. 2  Diagram of the lattice structure of LiH[24] 
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LiH 可以通过热分解以下物质制备：锂铝氢化物

(200 ℃)，硼氢化锂(300 ℃)，正丁基锂(150 ℃)，或

乙基锂(120 ℃)。文献[26]报道指出，将金属锂放在

丙酮溶剂中室温球磨 15 h(30 bar H2)，即可获得纯度

高达 98%的 LiH。 
LiH 相关的化学反应方面，LiH 粉末与低湿度

的空气迅速反应生成 LiOH，Li2O 和 Li2CO3，在高

湿度的空气中 LiH 粉末会自燃。LiH 对水和质子溶

剂都有较高的反应活性，会生成氢气和碱：LiH + 
H2O → LiOH + H2↑(ΔrGθ = −133.6 kJ/mol)[22, 25]；LiH
与液氨反应生成氨基锂溶液：LiH + NH3 → LiNH2 + 
H2↑；LiH 与醇反应生成烷氧基锂溶液：LiH + ROH 
→ ROLi + H2↑。LiH 的带隙大约为 3.68 eV，可以吸

收波长在 350 nm 以下的紫外光(UV)。实验发现，短

暂的 UV 光照可使 LiH 发生明显的变色现象，同时

伴随着氢气的释放(2LiH + hν → 2Li+ + 2e− + H2↑)，
而 LiH 传统热脱氢方法需要加热至 900 K 以上才能

克服热力学的约束(2LiH → 2Li + H2↑)[28]。LiH 光解

变色后持续通入氢气流，发生常温常压加氢现象，

这说明光照为 LiH 介导的可逆储氢过程提供了一个

解决方案。LiH 的光解能产生氢空位和局域化的“活
泼”电子，这为 N2 的还原提供有利的环境，实验也

证实了 LiH 可实现光催化合成氨过程。LiH 本身就

是储氢材料，LiH 中氢的含量是氢化钠中的 3 倍，

LiH 自身也对氢气具有强吸附能力[29]，因此，LiH
是很好的氢气发生器原料。另外，LiH 可以作为促

进剂加强一些材料吸附储氢能力[26, 30]。LiH 通常在

特定的类金属氢化物的合成中作为氢化物还原剂，

例如，LiH 与四氯化硅反应制备硅烷：4LiH + SiCl4 
→ 4LiCl + SiH4↑。以下将总结其他与 LiH 相关的化

学反应：LiH 与氮气加热反应生成氮化锂，6LiH + N2 
→ 2Li3N + 3H2↑；LiH 与二氧化硫反应生成连二亚

硫酸锂或亚硫酸锂，2LiH + 2SO2  → Li2S2O4 + H2↑，
2LiH + SO2 → Li2SO3 + H2↑，但温度高于 50 ℃时生

成硫化钠；LiH 与一氧化碳反应可以生成甲酸锂，

2LiH + 2CO → 2LiHCOO + H2↑；LiH 与二氧化碳反

应可以生成碳酸锂，4LiH + CO2 → 2Li2CO3 + 2H2↑；
LiH 与乙烯反应可以生成乙烷锂，2LiH + C2H4 → 
2LiC2H5 + H2↑；LiH 与乙炔反应可以生成乙炔锂，

2LiH + C2H2  → 2LiC2H + H2↑；LiH 与氯化铝在乙醚

或四氢呋喃中相互作用生成氢化铝锂，8LiH + 
Al2Cl6 → 2Li[AlH4] + 6LiCl；LiH 与硼的化合物反应

来制备硼氢化锂，例如 4LiH + BCl3 → LiBH4 + 
3LiCl；LiH 与三乙基硼反应生成三乙基硼氢化锂，

LiH + B(C2H5)3 → LiBHEt3；LiH 与卤代烃反应生成

相应的烷基锂和卤化氢，例如，LiH + C2H5Br → 
LiC2H5 + HBr，这些 LiH 相关的化学反应将为电池

负极中 LiH 的研究提供思考和借鉴。 

2  氢化锂在非金属锂负极中研究进展 
如前所述，石墨是目前占据主导地位的锂电池

负极材料。目前对于石墨负极界面化学组分的认识

日益完善，传统的认识中石墨负极界面膜(SEI)组分

主要有 ROCO2Li，(CH2OCO2Li)2，Li2CO3，Li2O，

LiF，LiOH，Li2C2O4，ROLi，CH3Li 等[15, 31–37]。近

年来，通过原位滴定质谱技术确认了石墨负极 SEI
膜新组分 LiH(氘水 D2O 滴定，LiH + D2O → LiOD + 
HD↑，2Li + 2D2O → 2LiOD + D2↑)[38–39]和乙炔锂

(Li2C2，Li2C2 + 2H+ → 2Li+ + C2H2↑)[39–43]。有研究

者采用 D2O 滴定质谱技术(图 3a)首次在石墨负极上

发现 LiH(2021 年)，而且发现 LiH 具有一定的电化

学可逆性，石墨嵌锂时 LiH 含量增加，石墨脱锂时

LiH 含量减少(图 3b~图 3c)[38]。随后发现，LiH 与传

统 LiPF6 碳酸酯基电解液热兼容性差，加热满嵌锂

石墨会产生 H2。采用绝热加速量热仪(ARC)进行的

热致穿梭实验证实石墨负极 LiH 热致反应产 H2 穿

梭到正极是触发锂离子电池早期热失控的重要因

素。Yang 等(2024 年)在研究磷酸铁锂//石墨电池老

化过程中发现，随着老化温度的升高，循环老化过

程中非活性锂含量增加，尤其是加速 LixC6 和

LiH(D2SO4 滴定)的生成(图 3d~图 3e)[39]。上述结果

说明，调控和抑制 LiH 在石墨负极的生成积累对于

提升锂离子电池寿命和安全至关重要。但是，滴定

的方法只能确认 LiH 的存在，但对其空间分布难以

辨析。最近，Regan 等(2023 年)在扫描透射电子显

微镜(STEM)中设置原位电化学装置并使用电子能

量损失光谱(EELS)成像技术原位呈现出石墨负极表

面 Li 和 LiH 的分布情况(见图 3f)[44]。然而，目前对

于 LiH 在石墨负极的电化学可逆生成/分解机制及

其如何影响 SEI 膜演变的认识尚不充分。首先要探

讨思考的问题是 LiH 是生成在石墨表界面还是嵌入

到石墨体相里面？如前所述，STEM–EELS 显示 LiH
生成在石墨负极的表面，但该实验同时在石墨负极

表面检测到 Li 单质的生成，而在石墨正常的嵌锂/
脱锂过程中不会析出 Li 单质[44]。因此，此种情况下

检测到的LiH应是由Li单质与氢气在电解液中反应

产生的[45]。之所以考虑到 H–会随着 Li+嵌入进入到

石墨体相中，是因为有报道(2017 年)发现稀土元素
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氢化物(如 REH3，RE = Y, La, Gd)可以通过促进

Li5C16H 的形成提高石墨负极的嵌锂容量 (yC + 
REH3 + xLi+ + xe− ↔ REH2 + 2LixCyH)(见图

3g)[46–47]。再者，要探讨思考的问题是 LiH 如何可逆

生成和分解？随着循环的进行，为何 LiH 的电化学

可逆性变差？ 
溶剂中的氢如何转变成 H–？Grey 等(2013 年)

在研究基于转化反应机制的过渡金属氟化物/氧化

物负极(MFx/MxOy，如 RuO2)时，发现超出理论值的

额外比容量是由以下可逆反应贡献(至少部分可逆)： 
 

 
 

图 3  原位滴定质谱技术原理及示意图(a)；完全锂化石墨(b)和完全脱锂石墨(c)的 LiH 含量图[38]；25 ℃(d)和 65 ℃(e)条件下电

池老化过程中非活性锂的含量变化[39]；环形暗场 STEM 技术观测石墨负极表面 Li 和 LiH 的分布(f)[44]；石墨和 REH3/
石墨复合材料的锂化过程示意图(g)[46] 

Fig. 3  Principle and schematic diagram of in-situ titration mass spectrometry(a); LiH content of fully-lithiated graphite(b), and 
fully-delithiated graphite(c)[38]; Variation in the content of inactive Li during battery aging at 25 ℃(d), and 65 ℃(e)[39]; 
Observation of the distribution of Li and LiH on the surface of graphite anodes using annular dark-field STEM(f)[44]; 
Schematic diagram of the lithiation process of graphite and REH3/graphite composite materials(g)[46] 
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LiOH + 2Li+ +2e– ↔ Li2O + LiH，LiOH 的生成与电

池电解液和极片中的水分密切相关，在该研究中采

用高分辨率多核/多维固态核磁共振技术(ssNMR)检
测 LiH[48]。在一项理论计算中(2021 年)发现设计碳

酸乙烯酯(EC)溶剂和水的电化学反应会生成 H−(EC 
+ Li+ + 2e– + H2O → LEMC + H–，LEMC 为单碳酸

乙烯锂，H–与 Li+结合生成 LiH)。最后，要思考探

讨的一个问题是 LiH 如何影响石墨负极 SEI 膜的演

变和电解液的消耗？随着对石墨负极界面化学认识

的深入，发现石墨负极 SEI 组分不是一成不变，而

是在每次重复的充放电循环中，一些 SEI 膜组分(尤
其是无机组分)都会经历可逆的动态形成和分解过

程，正如涉及 LiH 生成/分解的电化学反应。有报道

指出，LiOH 会促进 EC 的分解[36, 49]，而 LiH 和 Li2O
的反应会促进 LiOH 的生成，即 LiH 会促进碳酸酯

电解液的持续分解。另外，电解液组分配方、界面

改性和石墨类型对于石墨负极 LiH 生成/分解过程

的影响机制也亟待探究。 
石墨负极理论比容量较低，需要发展新一代高

比容量负极材料。而涉及到 LiH 的可逆反应是导致

RuO2 比容量超出理论值的重要原因(见图 4a)[48]。早

在 2008 年，Aymard 等开发了一种金属氢化物负极

材料 MgH2，其平均电压为 0.5 V，可逆比容量为 
1480 (mA·h)/g，其转化反应机制为 MgH2 + 2Li+ + 2e– 
↔ Mg + 2LiH，因为 LiH 含量高的原因，X 射线衍射

技术(XRD)即可确认 LiH 的存在(图 4b~图 4c)[50]。 

 
图 4  RuO2||Li 电池体系的反应路径(a)[48]；电化学(b)和 XRD (c)分析 Li||MgH2中 MgH2的可逆转化，其中，x 为 MgH2 电极上

Li 的摩尔分数[50]；Ge 负极中 LiH 的演化示意图(d)[52]；LiH 加速微米硅负极颗粒粉化示意图(e)[53] 
Fig. 4  Reaction pathway of the RuO2||Li battery system(a)[48]; Electrochemical(b), and XRD(c) analysis of the reversible 

transformation of MgH2 in Li||MgH2, where x is the molar fraction of Li on the MgH2 electrode[50]; Schematic diagram of the 
evolution of LiH in Ge anodes(d)[52]; Schematic diagram of LiH accelerating the pulverization of micron-sized silicon anode 
particles(e)[53] 
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金属氢化物负极的转化反应机制通式为 MHx + xLi+ 
+ xe− ↔ M + xLiH，代表性氢化物负极有二元金属

氢化物(如 MgH2、NaH、TiH3、AlH3)和三元金属氢

化物(如 AB5H5、Mg2NiH3.7)[19, 50]。基于金属氢化物

负极的反应通式，将 MHx与 Li 粉(M 为 Ti 和 Mg)
球磨制备了 xLiH/M 复合负极[51]。不难看出，在锂

电池负极，LiH 能够参与到一些电化学可逆反应(至
少部分可逆)中。合金负极锗(Ge)的理论比容量高达

1568 (mA·h)/g，带隙小且电子传导性优越，适合作

为快充负极材料。然而，Ge 负极由于严重的活性

锂损失而出现严重的容量损失问题。Cui 等(2023
年)发现Ge负极存在的LiH将演化生成一种能够阻

隔离子/电子传输的物质——锗氢化四锂(Li4Ge2H，

3LiH + Ge → LiGe + 2LiH + 0.5H2↑；2LiH + LiGe 
→ 0.5Li4Ge2H + LiH + 0.25H2↑)，导致绝缘的 SEI
膜不断增厚，从而致使 Ge 负极发生容量失效问题

(见图 4d)[52]。合金负极硅(Si)的理论比容量高达  
3579 (mA·h)/g(以生成 Li15Si4 计算)，但膨胀率高达

300%，微米硅负极通常会发生严重的粉化破碎问

题，致使容量快速衰减。(2024 年)微米硅负极局部

区域中形成的 LiH 会与硅发生反应(xLiH + Si → 
LixSi + x/2H2)，局部锂化导致不均匀应力分布，从

而加速微米硅粉化失效(见图 4e)[53]。显而易见，LiH
是劣化合金负极寿命的重要因素，但具体根据合金

负极材料不同而有差异：Ge 负极失效是因为形成了

绝缘性的 Li4Ge2H，Si 负极失效是因为 Li 诱导局部

锂化不均造成的颗粒粉化，这里没有解决且值得思

考探讨的问题是在合金负极中 LiH 是如何产生的？ 

3  氢化锂在金属锂负极中的研究进展 
基于锂沉积/剥离反应机制的锂负极比容量高

达3860 (mA·h)/g，被认为是锂电池负极的终极选择，

可用于构建能量密度超过 500 (W·h)/kg 的金属锂电

池体系[14, 21–22, 54–56]。其实，早在采用石墨负极的锂

离子电池诞生之前的 20 世纪 70 年代，金属锂电池

的研究已经开始了，但是受到锂枝晶生长、电解液

消耗以及膨胀粉化等因素的影响，金属锂电池的寿

命和安全问题突出，其大规模商品化应用进程受阻
[22, 57]。采用高面容量正极和薄锂的金属锂电池在充

放电循环过程中，不管是锂负极先耗尽还是电解液

先耗尽，电池容量将发生跳水，电池寿命终结(寿命

通常为 100~200 圈)(见图 5a~图 5b)[21]。拆开寿命终

结的金属锂电池会发现金属锂负极会发生严重的膨

胀粉化问题(见图 5c~图 5d)[55]。 

可从 LiH 的角度思考探讨金属锂负极失效的

内在机制。早在 1999 年，通过 Fourier 变换红外

光谱(FT-IR)技术，Aurbach 等初步确定在电解液

中 Li 与 H2 室温反应生成 LiH，生成的 LiH 会与

环醚溶剂二氧五环 (DN)反应：DN + LiH → 
ROLi(CH3CH2OCH2OLi /CH3OCH2CH2OLi)，加上

LiH 与 H2O 的反应生成 LiOH，说明 LiH 在电池中

处于亚稳态，会导致电解液持续分解(见图 5e)[25]。

采用石墨负极的锂离子电池在 21 世纪初期蓬勃发

展，锂负极和金属锂电池相关的研究(包括 LiH 的研

究)并没有引起重视。近年来，锂离子电池能量密度

不足带来续航里程焦虑问题日益凸显，开发能量密

度超过 500 (W·h)/kg 的金属锂电池成为行业焦点，

但是解决锂负极枝晶生长、电解液消耗以及膨胀粉

化等关键问题仍然充满挑战。直到 2018 年，LiH
的研究再次得到关注，Kourkoutis 等采用冷冻扫描

透射电子显微镜技术(cryo-STEM)确认 LiH 是一种

锂枝晶的主要组分并确认了 LiH 的空间分布(图
5f)[58]。该研究指出，LiH 的形成可能与电池内部的

水分和有机溶剂产生的 H2 有关系，由于电导率较

差且脆性远大于金属锂，LiH 可能会将沉积的锂与

锂负极主体隔离，从而导致“死锂”区域的形成，进

而导致金属锂电池容量的损失。此外，发现采用少

氢的全氟化电解液能够显著抑制 LiH 的形成并提

升金属锂电池。尽管如此，同样是采用 cryo-TEM
技术，在一些金属锂负极的研究中并没有检测到

LiH 的存在(2017~2019 年)[59–61]。然而，这些研究

中采用的是 Li/Cu 模型电池，并非在搭配正极的实

际电池中测试。早期有报道指出(2016 年)，负极产

生大量 H2是由溶剂在正极侧的氧化产物 R-H+穿梭

到负极侧被还原造成的 [62]。在一项研究中(2019
年)，即便是将冷冻电子显微镜技术和 D2O 滴定–
气相色谱技术结合也没有检测到 LiH[60]。在该项研

究中 LiH 之所以没有被检测到，可能是因为 D2O
滴定的是没有经过锂沉积/剥离过程的铜箔，而 LiH
的形成与锂沉积/剥离过程中析出的 H2 有关。该研

究中提供的 D2O 滴定方法(见图 5g)能够既有效又

简单经济的区分 Li 和 LiH(LiH + D2O → LiOD + 
HD↑，2Li + 2D2O → 2LiOD + D2↑)，在后续关于

LiH 的研究中被广泛借鉴。此外，正极对于 LiH 形

成的影响同样值得思考，R-H+作为溶剂在正极侧的

氧化产物，而不同正极的工作电压和反应活性不

同，正极类型是否会影响 LiH 的形成路径或生成量

尚需进一步研究。正极在循环过程中可能发生过渡
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金属离子的溶出，具有一定催化活性的过渡金属离

子是否会直接或间接地加速 LiH 的生成？同时，过

渡金属离子迁移至负极侧会破坏 SEI，并导致 Li
的不均匀沉积[63–64]，这种变化是否会影响 LiH 的

形成路径以及 LiH 的形貌尺寸，仍需进一步探索。

2019 年，Armand 等提到 LiH 能够和 LiF 一起抑制

锂枝晶的生长，但是并没有给出实验支撑(见图

5h)[65]。初期关于金属锂电池中 LiH 研究较少，进

展至此，金属锂负极中 LiH 的研究陷入了巨大的争

议当中：LiH 在锂负极到底存不存在？LiH 的生成

路径是什么？LiH 在锂负极到底是有益组分还是

有害组分？ 

 
图 5  电解质充足但锂负极量不同(a)及锂负极充足但电解质量不同(b)的 NMC||Li 软包电池的循环曲线[21]；新鲜 50 μm 锂箔(c)

和循环 50 圈的锂箔(d)横截面和俯视图[55]；LiH 的 FT−TR 光谱(e)[25]；cryo−STEM 观察 LiH 的空间分布(f)[58]；气相色

谱技术量化非活性锂的工作原理图(g)[60]；LiH 和 LiF 共同抑制锂枝晶的生长(h)[65] 
Fig. 5  Cycle diagrams of NMC||Li pouch cells with sufficient electrolyte but different lithium anode amounts(a), and sufficient 

lithium anode but different electrolyte qualities(b)[21]; Cross-sectional and top-view images of fresh 50 μm lithium foil(c), and 
lithium foil after 50 cycles(d)[55]; FT–TR spectrum of LiH(e)[25]; Cryo-STEM observation of the spatial distribution of 
LiH(f)[58]; Schematic diagram of the working principle of gas chromatography for quantifying inactive lithium(g)[60]; LiH and 
LiF jointly inhibit the growth of lithium dendrites(h)[65] 

 
自 2021 年以来，金属锂负极中 LiH 研究进入

了相对蓬勃发展的阶段。通过精心设计的在线 D2O
滴定质谱技术，(2021 年 1 月)发现锂负极 LiH 的积

累与实用型金属锂电池(LiCoO2 2.805 (mA·h)/cm2，

50 μm Li)的循环寿命呈现出负相关性(图 6a~图
6b)[45]。在金属锂电池充放电循环的早期，通过改变
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电解液主盐组分可以有效抑制 LiH 在锂负极的形

成，并改善电池循环稳定性。但是，采用不同电解液

的金属锂电池都将最终失效(100 圈左右)，在线 D2O
滴定质谱发现最终失效粉化的锂负极中LiH的含量高

且都在 1 个相同的数量级(平均值为 0.170 5 mg 
LiH/mg Li)。因此，提出在实用型金属锂电池中 LiH
积累是锂负极膨胀粉化主导因素。另外，发现温度

敏感的化学平衡(2Li + H2 ↔ 2LiH)主导着 LiH 的生

成/分解：在室温条件，锂负极界面副反应产生的大

量 H2 与沉积的 Li 反应生成 LiH，导致锂负极膨胀、

粉化和裂纹；在高温(80 ℃)条件下，LiH 会部分分解

产生 Li 和 H2(图 6c)。基于此工作，进行了更深入的

思考探讨，通过密度泛函理论(DFT)计算发现：能够

有效保护锂负极的界面组分(如 LiF、Li3N、氮化硼

BN、Li2O、石墨烯)的氢气吸附能力都远高于 Li 和

LiH(Li 与 LiH 的氢气吸附能力相近，据报道两者都

是良好的吸附储氢材料)[22]。因此，提出将构建氢气吸

附能力远高于Li的人工SEI膜作为有效保护锂负极的

重要准则(图 6d)，这是对传统亲锂理论[66–67]、高界面

能理论[68–69]和 3 项基本准则(机械稳定、离子快速均

匀传导、强界面钝化能力)[70]的有力补充。总之，在

后续工作中，发现能够有效抑制 L i H 和 H 2 

 
图 6  LiCoO2||Li 电池的循环图(a)及循环过程中 LiH 的含量图(b)；温度敏感的 LiH 在锂负极上形成和分解过程的示意图(c)[45]；

基于“H2 吸附竞争”模型构建人工 SEI 的原理示意图(d)[22]；Li 在 LiMg–G 负极(e)和 LiMg–LiH@G 负极(f)的扩散路径

和能量分布[76]；SEI 中 Li+传导行为示意图(g)[77] 
Fig. 6  Cycle diagram of LiCoO2||Li battery(a), and LiH content during cycling(b); Schematic diagram of the temperature-sensitive 

formation and decomposition process of LiH on the lithium anode(c)[45]; Schematic diagram of the principle for constructing 
an artificial SEI based on the “H2 adsorption competition” model(d)[22]; Diffusion paths and energy distribution of Li in 
LiMg–G anode(e), and LiMg–LiH@G anode(f)[76]; Schematic diagram of Li+ conduction behavior in SEI(g)[77] 
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形成的电解液都能够有效提高金属锂电池的循环寿

命[71–72]。同样在 2021 年 1 月，通过在线 D2O 滴定

质谱和魔角旋转固体核磁共振(7Li NMR)技术，

Bruce 等发现氟代碳酸乙烯酯(FEC)可以促进富含

LiF 界面的形成并抑制 LiH 的产生，从而提升锂负

极(Li/Cu 模型电池)的循环稳定性[73]。在 2021 年 1
月的第 3 篇研究论文中，Hu 等基于同步加速器 X
射线衍射(XRD)技术和对分布函数(PDF)分析来识

别和区分锂负极 SEI 膜中的 LiH 和 LiF(Li/Cu 模型

电池)[23]。在这项研究中，给出了 2 个原因来解释为

什么 LiH 在之前没有被关注或识别：一方面，LiH
和 LiF 都具有面心立方相(FCC)，具有相近的晶格参

数(LiH 为 4.084 Å，LiF 约为 4.05 Å)和 XRD 谱；另

一方面，LiH 对水分极其敏感(LiH 暴露于水分 1 s
后分解)。另外，由于 FCC 结构相同且晶格参数相

近，理论预测 LiF 和 LiH 之间可生成固溶体相

LiHxF1−x，这将有利于离子的传输，因为 Li—H 键

远弱于 Li—F 键，这解释了为什么 LiF 作为离子绝

缘体却能够有利于离子的传输。随后，Yang 等

(2021~2022 年)采用 D2O 滴定和固态 NMR 技术，

确 认 “ 无 负 极 ” 金 属 锂 电 池 (LiFePO4/Cu 和

LiCoO2/Cu)负极铜箔上的 LiH 随着循环而积累并

极有可能是电池容量衰减的重要原因[74–75]。Yu 等

(2022 年)发现 LiH 的正效应即 LiH 能够通过构建内

建电场促进锂离子从 LiH 表面传输到 LiMg/石墨烯

复合合金负极表面，锂扩散系数在 LiH 的帮助下提

升了 10 倍，进而锂沉积/剥离效率得到大幅提升(图
6e~图 6f)[76]。最近，研究(2024 年)发现 Li2O 和 LiH
具有体相 Li+传导行为，而 LiF 的 Li+传导行为则以表

面为主(见图 6g)[77]。但是，LiH 是金属锂负极 SEI
中的不稳定组分，虽然具有优异的离子导电性，但会

通过自我分解生成金属锂，从而导致 SEI 结构不稳

定。因此，建议理想的 SEI 应具有较高的 LiF 和 Li2O
含量，并尽可能降低 LiH 含量。 

关于 LiH 在锂负极的具体形成机制在最近几年

的争论也在加剧。Hu 等(2022 年)采用同位素标记方

法、同步加速器 X 射线衍射(XRD)和对分布函数

(PDF)研究发现，LiH 的来源包括电解液溶剂，微量

H2O 和锂负极上的杂质 LiOH(主要涉及的反应是

LiOH + 2Li → Li2O + LiH)(见图 7a)[78]。而在另一项 

 
图 7  LiOH 在 NMC||Cu 和 NMC||Li 电池上的演化(a)[78]；非活性锂的形成示意图(b)[79]；Cryo-STEM EELS 观察锂金属负极(c)，

石墨碳负极(d)和硅负极(e)上的 Li(红色)和 LiH(蓝色)[27] 
Fig. 7  Evolution of LiOH in NMC||Cu and NMC||Li batteries(a)[78]; Schematic diagram of the formation of inactive lithium(b)[79]; 

Cryo-STEM EELS observation of Li (red), and LiH (blue) on Li metal anode(c), graphite carbon anode(d), and silicon anode(e)[27] 
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研究中，Yang 等(2023 年)使用质谱滴定(MST)技术

结合 13C 和 2H 同位素示踪法，证明了电解液还原产

物乙烯气体和锂金属可以反应生成 LiH 和

Li2C2(C2H4 + 6Li → 4LiH + Li2C2)(见图 7b)[79]。最

近，Cui 等(2023 年)采用 Cryo-STEM 技术再次证实

了电池循环过程中产生的氢气与沉积的 Li 反应生

成 LiH(2Li + H2 → 2LiH)，导电性较差的 LiH 会将

活性 Li 与集流体的电子传输通道隔断，从而导致金

属锂电池容量衰减(见图 7c~图 7e)[27]。同时，发现

LiH 同样具有自己独特的 SEI 层，在化学和结构上

与 Li 金属上的 SEI 不同。另外，证实 LiH 存在于快

充后产生锂枝晶的负极中。而之前的文献[38]报道

指出，正常充放电过程中(不产生锂枝晶)石墨负极

也会产生 LiH。从这些 LiH 形成机制中，看出通过

溶剂改进抑制还原性气体的产生(H2、C2H4)和控制

水分污染对于抑制 LiH 的产生和提升金属锂负极的

循环稳定性至关重要。 

4  氢化物在非锂电池负极中的研究进展 
受到锂电池负极 LiH 相关研究的启发，在非锂

电池负极中氢化物研究也开始受到关注。采用非原

位固态核磁技术，Yang 等(2020 年)发现在金属钠负

极 SEI 膜中存在 NaH，电解液优化抑制钠枝晶生长

并提升钠沉积剥离效率时，NaH 在金属钠负极 SEI
膜中的含量增加，作者认为电子传导性差的 NaH 能

够与 NaF 一起形成有效钝化金属钠负极的 SEI 膜，

抑制电解液分解，并认为 NaH 是由钠金属与副产物

氢气反应生成[80]。Cui 等(2023 年)通过飞行时间二

次离子质谱仪(ToF-SIMS)和在线D2O滴定质谱技术

研究了金属钠负极在传统碳酸酯类和醚类电解液中

NaH 的空间分布和演化规律的差异性，揭示了醚类

电解液中钠负极性能优于酯类电解液的原因[81]。研

究表明，金属钠负极在碳酸酯电解液中产生大量的

NaH，影响钠沉积剥离循环效率，是一种重要的容

量损失机制。此外，通过在线差分电化学质谱仪

(DEMS)揭示了 NaH 的形成与电池循环过程中产生

的氢气存在强相关性，产生的氢气和已沉积的金属

钠自发反应形成 NaH。Qiao 等采用 D2O 滴定质谱

的方法发现 NaH 会增加硬碳负极不可逆容量[82]。

NaH在硬碳负极会随着硬碳嵌钠增加随着硬碳脱钠

而减少，这表明 NaH 在硬碳负极具有电化学可逆

性。另外，在钾电池负极中也检测到了 KH 的可逆

生成和分解。最近，通过 D2O 滴定(MgH2 + 2D2O → 
Mg(OD)2 + 2HD↑，Mg + 2D2O →  Mg(OD)2 + D2↑)

和冷冻电子显微镜技术，发现在镁负极构建富含

MgH2 的界面(Mg + 2H+ → Mg2+ + H2↑；Mg + H2 → 
MgH2)有利于降低 Mg 原子在 MgH2/Mg 界面传输势

垒，提升金属镁的沉积/剥离效率[83]。在各类电池负

极中，氢化物的形成和分解影响着负极材料的性能，

其研究至关重要。 

5  讨论与展望 
为了发展下一代高比能锂电池，采用高比容量

负极取代和替换传统石墨负极势在必行。然而，这

些高比容量负极材料容量劣化衰减快，滥用热失控

过程剧烈，致使其产业化进程不及预期。最近，LiH
在锂电池负极的发现给高容量负极材料和界面失效

劣化机制的研究带来了新的视角。鉴于此，本文系

统地总结了 LiH 在各类锂电池负极中的研究进展，

发现目前关于 LiH 在锂电池负极的研究充满争议。

在最后，将对锂电池高比容量负极中氢化锂研究作

了一些思考和探讨，希望 LiH 的研究能够指导高容

量负极材料、界面和电解液的优化改进，促进下一

代高比能锂电池的商业化进展。 
首先是关于 LiH 的基本物化性质的一些思考和

探讨。众所周知，纳米效应对于材料的物化性质影

响很大。目前关于 LiH 的基本物化参数和性质大多

都是在 20 世纪 90 年代之前测定的，而且测试的都

是块体微米级 LiH 颗粒(bulk-LiH)。生成于锂电池负

极界面的 LiH 大多是在纳米级(nano-LiH)。因此，

在未来需要确认 bulk-LiH 与 nano-LiH 之间物化性

质的差别，尤其是电池中比较关注的物化参数，如

离子传导性、电子传导性、杨氏模量和反应活性(化
学/电化学/热)等。据推测，LiH 与 LiF 容易形成固

溶体相 LiHxF1−x，因为 Li—H 键远弱于 Li—F 键，

这解释了为什么 LiF 作为离子绝缘体却能够有利于

离子的传输。未来，需要确认 nano-LiH 与其他典型

界面组分(如 Li2O、LiOH、Li2CO3)是否容易形成固

溶体，以及 nano-LiH 对于 SEI 膜离子传输的影响机

制(界面传导还是体相传导)。关于 nano-LiH 电子传

导性的测定将有利于辨别其是否能够作为电子绝缘

体切断活性电子传输通道，造成局部死锂单质形成。

关于 nano-LiH 杨氏模量的测定有利于判断其对 SEI
膜机械稳定性的影响。测定 nano-LiH 随温度提升的

稳定性变化至关重要，这有利于判断其对电池热失

控过程的贡献。同时需要测定 nano-LiH 与电解液各

组分和电极各组分的反应活性，有利于判断其在电

极材料和界面劣化过程中扮演的角色。 
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然后是关于 LiH 在负极的可逆形成/分解机制

研究。不同的负极材料的可逆嵌锂/脱锂机制和电解

液消耗分解的程度不同，所以需要针对不同的负极

材料开展 LiH 的相关研究，不能一概而论。目前，

最需要测定阐明的问题是 LiH 中 H–的来源问题，电

解液溶剂和痕量水(极片水与电解液水)对 H–的贡献

比例是多少？不同类型的负极黏结剂(水系和油系)
是否影响 LiH 的形成？对于锂电池负极常使用羧甲

基纤维素 CMC、丁苯橡胶 SBR 等水系黏结剂，这

些黏结剂与负极材料通常在水溶剂中分散，残留的

水分不仅可能作为 H 的来源，还可能与锂化合物发

生反应[84]。除残余溶剂外，黏结剂本身在充放电循

环过程中是否会分解，并对 LiH 的形成产生潜在影

响？若有影响，不同类型的黏结剂在负极 LiH 生成

过程中的作用效果是否存在差异？电解液溶剂与水

的同位素标定将在判定 H–的来源问题上提供有利

帮助。尽管 LiH 的本征形成机制尚存在较大争议，

电解液中含氢溶剂的使用及分解被普遍认为是 LiH
形成的主要来源。此外，电解液中的化学串扰对 LiH
的形成以及电池循环寿命等性能具有显著的负面影

响。从液态电解质到无机电解质是锂电池发展的最

终目标，其中硫化物固态电解质(Li6PS5Cl[85–86]、

Li7P3S7.5O3.5
[87])、氯化物固态电解质(Li2ZrCl6

[88]、

Li3VCl6
[89])等无机固态电解质的开发与应用标志着

全固态电池领域的重要突破。当采用无机固态电解

质时，负极是否有 LiH 生成分解的情况？尽管无机

固态电解质理论上不涉及溶剂的使用，一些材料在高

温或制备过程中可能会吸湿，从而含有微量水分[90]。

在实际实验中，固态电池的组装通常依赖于固态模

具，而在固态模具的清洗过程中，不可避免地使用

水或其他溶剂。如果未能完全去除这些试剂，它们

会作为氢源，可能导致电池中 LiH 的生成。此外，

硫化物固态电解质膜的制备多采用湿法工艺，这一

过程中常使用非极性或低极性溶剂及黏结剂，尽管

高温蒸发处理有助于去除溶剂，但仍能残留微量溶

剂[91–92]，这些残余的水分和溶剂不仅会影响电池的

离子导电性，也能在高电压条件下通过还原反应释

放氢气，促进 LiH 的生成。因此，电池制备过程中

难以避免的水分和溶剂污染，同时成为氢源，并在

全固态电池负极产生 LiH。解决 H–来源问题后，需

要澄清的问题是 LiH 的具体形成路径是什么？目前

报道的 LiH 的各种形成路径的反应动力学如何，如

Li与气体反应(如H2和乙烯)和Li与LiOH的反应贡

献比例是多少？同时应该阐明何种类型的溶剂易于

在负极产生 LiH，何种类型的溶剂不易于在负极产

生LiH？如何设计溶剂结构能够减少LiH的产生？

大多数报道指出 LiH 存在于负极表面或界面相中，

但是不应排除 H–存在于负极材料体相中的情况，

因为 H–本身也比较小，容易进入到石墨层或晶格

结构中，而且 H–的形成本就会争夺活性电子。也

有报道发现稀土元素氢化物(如 REH3，RE = Y, La, 
Gd)可以通过促进 Li5C16H 的形成提高石墨负极的

嵌锂容量[46–47]。同样基于嵌入型反应机制的钛基氧

化物，如 Li2TiSiO5
[93–94]、Na2TiSiO5

[95]，在循环过

程中是否也会伴随着 LiH 的产生？LiH 的形成和作

用机制与石墨负极中的机理相一致？形成的 LiH 能

否提高钛基负极的嵌锂容量？抑或是产生的 LiH 会

进一步与钛基材料反应而影响负极的结构稳定性？

另一个关键的问题是 LiH 分解的具体路径是什么？

是不是完全按照其生成的路径可逆分解返回，分解

反应动力如何？nano-LiH本身会发生何种电化学分

解反应？形成 LiH 基固溶体对于 LiH 的分解有何种

影响？ 
再者是关于 LiH 在负极和电解液劣化过程中的

角色研究。需要阐明 nano-LiH 对于周围化学环境的

敏感度，尤其是需要测定 nano-LiH 与电解液各组分

和电极各组分的反应活性，有利于判断其在电极材

料和界面劣化过程中扮演的角色。特别是要确认

LiH 是否会加速溶剂的分解？这里有 1 个基本问题

是：是 LiH 加速了负极和电解液的失效？还是负极

和电解液失效过程中产生了 LiH？在非锂负极中，

是析锂枝晶导致了 LiH 的产生，还是 LiH 的生成导

致了析锂枝晶？在锂负极中，LiH 是导致锂负极膨

胀粉化的主导因素这一推论是否能够得到广泛地认

可。关于锂电池负极中 LiH 的思考和探讨也将启发

其他类型电池负极中氢化物的研究。 
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Extended Abstract 
Lithium batteries are widely and profoundly applied in different fields (i.e., portable electronic devices and electric vehicles) due 

to their high energy density and environmental friendliness. However, high-capacity electrode materials become a key to the 
development of the next generation of high-energy lithium batteries with the increasing demand for extended driving ranges in new 
energy electric vehicles. The chemical environment in these next-generation high-energy lithium batteries is complex, with intensified 
electrode/electrolyte interfacial reactions. Among these challenges, some issues such as the volume expansion of high-capacity anode 
materials and severe side reactions at the interface have a significant negative impact on the cycle life and safety of the battery. Recent 
studies reveal the presence of significant amounts of lithium hydride (LiH) in the anode of lithium batteries after cycling. However, 
there is a considerable debate regarding the existence of LiH and its underlying mechanisms. The formation and evolution of LiH, as 
well as its role in inducing anode failure, remain major research gaps. This review summarizes the fundamental physicochemical 
properties of LiH based on the existing literature and systematically represents the research work on lithium hydride in non-lithium 
metal anodes, lithium metal anodes, and non-lithium battery anodes. Furthermore, this review discusses the mechanisms by which 
LiH induces anode failure and protection, to provide a targeted guidance for the optimization and improvement of high-capacity 
anode materials, interfaces, and electrolytes, thus facilitating the commercialization of the next generation of high-energy lithium 
batteries. 

This review firstly introduced the fundamental physicochemical properties of LiH. As a hydride of metallic lithium, LiH is the 
lightest ionic compound in nature and exhibits strong alkalinity. Furthermore, this review summarizes the conventional synthesis 
methods for LiH and the conventional chemical reactions in which it can participate. These related chemical reactions can provide 
valuable insights and considerations for research on LiH in battery anodes. 

From the ongoing advancement in the understanding of the interfacial chemistry of battery anodes and advanced characterization 
techniques, the presence of LiH is confirmed in both non-lithium metal anodes (i.e., graphite, germanium, and silicon) and lithium 
metal anodes, which serves as a new component of the anode solid electrolyte interphase (SEI) film. However, the existing research 
mainly focuses on confirming the existence of LiH, while the distribution of LiH in the anode surface/interface or bulk phase, its 
formation and evolution mechanisms, and its effects on different anode materials remain unclear. In addition to the presence of LiH in 
lithium battery anodes, related hydrides (such as sodium hydride (NaH), magnesium hydride (MgH2), etc.) are also identified in 
non-lithium battery anodes. The formation and decomposition of these hydrides can have significant effects on the performance of the 
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anode materials and even the overall battery performance. 

Summary and prospects  High-capacity anode materials are a preferred option for the development of the next generation of 
high-energy lithium batteries. However, some issues such as the volume expansion of high-capacity anode materials and severe side 
reactions at the interface significantly hinder their further development. The discovery of LiH on the anode provides a perspective for 
investigating the problems related to anode materials and interfacial failure. However, there remains considerable controversy due to 
the limited scope of the existing research. Firstly, most studies on the physicochemical properties of LiH focus on bulk particles 
(bulk-LiH), whereas what is generated at the battery anode interface is predominantly in the form of nanoparticles (nano-LiH). It is 
thus crucial to fully understand the nanoparticle effects of nano-LiH. Also, there is a need for in-depth studies on the formation and 
decomposition mechanisms of LiH on different anode materials, as well as the various effects and mechanisms by which LiH interacts 
with these materials. It is important to investigate the reactivity of the nano-sized lithium hydride formed at the anode with various 
components of the battery, as well as its correlation with battery failure phenomena. A clarification is needed to determine whether 
LiH accelerates battery failure or failure issues trigger the formation of LiH. Research on these issues can deepen the understanding of 
LiH and provide valuable insights for the study of hydrides in other battery anodes. Furthermore, the research will offer some targeted 
strategies for optimizing and improving high-capacity anode materials, interfaces, and electrolytes. 
 
Keywords  lithium-ion batteries; lithium-metal batteries; anode failure; lithium hydride; electrode interface 

 

 


