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摘要:磷酸铁锂(LFP)和锰酸锂(LMO)为正极材料的锂离子电池早已被系统研究并广泛应用于市场.
 

随着纯电

动汽车、
 

混合动力汽车等高速发展,
 

人们对续航里程有更高的追求,
 

而LFP和LMO二者的比能量仅在100~
150

 

Wh/kg,
 

难以维持远距离的使用需求,
 

具有高比能量的高镍三元锂离子电池能很好满足上述要求.
 

然而,
 

高

镍三元电池的容量衰减较快、
 

安全性问题等有待进一步研究,
 

使其更好地应用于新能源汽车领域.
 

本研究重点聚

焦高镍三元锂离子电池性能衰减机制研究,
 

分别从高镍三元锂离子电池的三大要素正极、
 

负极和电解液入手,
 

探

究其根本的衰减原理,
 

找到制约高镍三元锂离子电池发展的主要因素,
 

以便于通过高镍材料掺杂修饰、
 

表面包覆

等改性策略,
 

促进高镍三元锂离子电池的进一步发展.
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Abstract:
 

Lithium
 

iron
 

phosphate
 

(LFP)
 

and
 

lithium
 

manganese
 

oxide
 

(LMO)
 

have
 

been
 

widely
 

used
 

as
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cathode
 

in
 

the
 

commercialized
 

Lithium-ion
 

batteries.
 

With
 

the
 

rapid
 

development
 

of
 

pure
 

electric
 

vehicles
 

and
 

hybrid
 

electric
 

vehicles,
 

there
 

have
 

been
 

a
 

higher
 

demanding
 

on
 

longer
 

driving
 

mileage.
 

The
 

low
 

ener-
gy

 

density
 

at
 

only
 

100-150
 

Wh/kg
 

of
 

LFP
 

and
 

LMO
 

based
 

Lithium-ion
 

batteries
 

are
 

difficult
 

to
 

meet
 

these
 

practical
 

requirements.
 

Nickel-rich
 

cathode
 

based
 

Lithium-ion
 

batteries
 

with
 

much
 

higher
 

specific
 

en-
ergy

 

are
 

becoming
 

one
 

of
 

the
 

most
 

promising
 

candidates
 

to
 

achieve
 

the
 

goal.
 

However,
 

the
 

performance
 

degradation
 

and
 

safety
 

problems
 

of
 

Nickel-rich
 

cathode
 

based
 

Lithium-ion
 

batteries
 

are
 

still
 

needed
 

to
 

fur-
ther

 

investigate
 

for
 

their
 

better
 

application
 

in
 

the
 

electric
 

vehicles.
 

In
 

this
 

review
 

focused
 

on
 

the
 

perform-
ance

 

degradation
 

of
 

Nickel-rich
 

cathode
 

based
 

Lithium-ion
 

batteries.
 

Three
 

key
 

components,
 

cathode
 

elec-
trode,

 

anode
 

electrode
 

and
 

electrolyte
 

were
 

analyzed
 

to
 

explore
 

the
 

mechanism
 

of
 

performance
 

degrada-
tion.

 

It
 

is
 

hoped
 

this
 

work
 

can
 

provide
 

the
 

comprehensive
 

understanding
 

of
 

the
 

performance
 

degradation
 

of
 

the
 

Ni-rich
 

cathode
 

based
 

Li-ion
 

batteries,
 

and
 

should
 

shed
 

the
 

lights
 

on
 

the
 

better
 

development
 

of
 

these
 

batteries
 

through
 

materials
 

modification
 

such
 

as
 

doping
 

and
 

coating.
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高镍三元材料为正极的锂离子电池具有能量密度高、
 

环境友好等优点,
 

有着广泛的应用前景和巨大潜

在的经济效益[1],
 

适合大量投放市场进行规模生产,
 

但其自身的容量衰减和安全问题不容忽视,
 

高镍三元

电池随着高镍正极中的Ni含量提升,
 

电池的容量衰减快速加剧,
 

严重影响电池的应用.
 

一般而言,
 

锂离子

电池中所用的石墨或硅基负极材料的容量设定通常高于正极材料,
 

因此全电池的容量主要取决于正极材料

的总容量.
 

而高镍三元正极在制备和充放电循环中常伴随着阳离子混排、
 

表面反应、
 

材料中过渡金属元素

的迁移与溶解析出、
 

氧空位的产生、
 

相变和微裂纹的产生等问题,
 

促使电池的容量快速衰减.
除了正极材料以外,

 

作为构成电池的主要组成成分的负极和电解液也对锂离子电池容量衰减有影

响.
 

负极材料的自身结构、
 

体积膨胀的大小、
 

表面SEI膜的完整性等也与电池的循环性能息息相关.
 

作

为与正、
 

负极相接触的电解液,
 

其自身的化学稳定、
 

电化学稳定性及与电极相容性和副反应也影响着电

池容量衰减的程度.
综上,

 

本研究从高镍三元锂离子电池重要组成成分:
 

正极、
 

负极和电解液,
 

分别探讨其影响全电池性

能衰减的机理,
 

以期通过探究其深层次机理,
 

找到提升高镍三元正极材料锂离子电池循环稳定性的突破

口,
 

为开发综合性能佳且容量衰减程度小高镍三元锂离子电池奠定理论基础.

1 高镍三元正极材料

1.1 高镍三元材料的开发历程

在锂离子电池的正极材料开发过程中,
 

层状LiCoO2 因其工作电压高、
 

充放电电压平稳、
 

理论比容量高

(约为274mAh/g)、
 

锂离子的扩散系数可达10-9~10-7cm2/s等优点,
 

是最早被商业应用的正极材料.
 

但在锂

离子电池深度充电时,
 

Li离子在LiCoO2 中的过量脱出会导致Co的不可逆迁移,
 

诱发结构发生不可逆变化.
 

此外,
 

脱锂程度较高时,
 

高氧化态的Co会与电解液发生副反应.
 

因此层状LiCoO2 正极材料实际比容量仅为

理论比容量的50%~60%,
 

高电压下循环不可逆的容量损失严重.
 

同时,
 

Co毒性较大,
 

还会带来相应的安全

隐患,
 

另外,
 

Co的价格较为昂贵且资源较少,
 

进一步限制了LiCoO2 在其他领域的商业应用.
LiNiO2 正极材料与LiCoO2 均具有相同的α-NaFeO2 层状结构[2],

 

如图1所示,
 

且Ni资源相对丰富,
 

与Co同为第一过渡系元素,
 

因此对LiNiO2 的研究逐渐得到了人们的关注.
 

层状LiNiO2 正极材料理论比

容量接近280
 

mAh/g,
 

实际容量可达理论比容量的70%.
 

相较于Co而言,
 

其工作电压、
 

实际比容量均有

所提升,
 

且镍盐相对安全且环境友好,
 

使其成为更具潜力的锂离子电池正极材料.
 

然而,
 

LiNiO2 正极材料

在循环过程中发生多结构转变,
 

严重影响其循环稳定性.
 

此外,
 

制备纯相层状LiNiO2 也具有一定难度,
 

其

放电能力很大程度上取决于Li/Ni比、
 

阳离子混排程度和Ni的氧化态[3].
随着对锂离子电池正极材料的不断研究,

 

科研人员亦将注意力转移到与Co同周期的过渡系金属元
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图1 α-NaFeO2 层状结构[8]

素 Mn.
 

研究发现以 Mn代替LiCoO2 和LiNiO2 中的过渡金属会

产生两种常见形式,
 

分别是具有层状结构的LiMnO2 和具有尖晶

石结构的LiMn2O4.
 

其中,
 

层状结构的LiMnO2 热力学不稳定,
 

易发生 相 变 而 导 致 电 池 容 量 的 快 速 衰 减.
 

而 尖 晶 石 结 构 的

LiMn2O4 较为稳定,
 

成本低、
 

安全性较好,
 

实际容量与理论容量

相近,
 

但其理论容量较低,
 

在高温下容量衰减过快是限制其发展

的主要原因.
上述含单一过渡金属元素的正极材料各有优劣,

 

科研人员

逐渐开始尝试掺杂策略改性层状结构正极材料,
 

以 Ni,
 

Co,
 

Mn
和Al等元素部分替代单一过渡金属元素,

 

旨在通过插入元素的

优势优化材料性能,
 

如LiNixCo1-xO2
[4],

 

LiCoxMn1-xO2
[5],

 

LiN-
ixAl1-xO2

[6](0<x<1)等.
 

Yoshio等人[3]用 Mn部分替代LiNiO2
中的Ni,

 

发现当Li含量在0.99~1.10范围内,
 

其放电容量不受

Li/(Ni+Mn)比 的 影 响,
 

也 一 定 程 度 上 解 决 了 容 量 衰 减 的 问 题.
 

采 用 这 一 掺 杂 策 略 设 计 合 成 出

LixNiyCozMn1-y-zO2(NCM)和LixNiyCozAl1-y-zO2(NCA)这两种材料性能更为优越的三元正极材料.
 

Yoshio等人[7]在LiNi0.8Mn0.2O2 中继续掺杂Co得到LiNi0.8-yMn0.2CoyO2(0<y<0.8),
 

发现Co的掺杂

可进一步加速过渡金属离子的氧化,
 

抑制部分阳离子的混排.
随着对电池需求的日益提升,

 

能量密度成为限制锂离子电池发展的主要因素.
 

人们发现在 NCM 或

NCA的基础上,
 

将Ni含量提升至过渡金属的60%以上可大幅提升电池的能量密度,
 

即高镍三元正极材

料.
 

由于其具有高可逆容量(180~220
 

mAh/g)、
 

高工作电压、
 

低成本,
 

被视为最有发展潜力的下一代高能

量密度锂离子电池.
1.2 层状高镍三元材料的组成及结构

高镍三元材料被认为是在 LiCoO2 的基础上进行 Ni、
 

Mn或 Al的元素掺杂改性,
 

结构式为 LiN-
ixCoyM1-x-yO2,

 

其中x≥0.6,
 

0<y<0.4(x,
 

y 均为摩尔分数),
 

M为 Mn或Al元素.
 

通常会以Ni,
 

Co,
 

Mn/Al的首字母进行简单命名,
 

如 M为 Mn即命名为NCM,
 

M 为Al即命名为NCA.
 

其结构保持了Li-
CoO2 的六方层状结构,

 

空间点群为R3m.
 

在层状晶格中,
 

锂离子主要占据3a位置,
 

过渡金属离子占据3b
位置,

 

氧离子以立方密堆积的形式占据6c位置,
 

整体构成 MO6 八面体结构(图2).

图2 高镍LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2(NCM811)层状氧化物(R-3m)的原子模型投影到(a)bc和(b)ab平面上[9]
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1.3 高镍三元材料中过渡金属的作用

Ni,Co,Mn
 

3种过渡金属元素在层状高镍三元材料中协同作用,
 

研究表明Co和Al离子均呈+3价,
 

Mn呈+4价,
 

Ni则呈+2、
 

+3混合价态(以+3价为主).
 

其中,
 

Mn在反应前后价态不发生变化,
 

一般被

认为无电化学活性.
 

而Co与Ni的价态在充电过程中氧化成+4价,
 

放电过程中回到初始价态,
 

高镍三元

正极中占主要成分的Ni被认为是主要的电化学活性物质.
高镍三元正极设计与合成中,

 

适量使用Ni可提高正极材料的容量,
 

过量则会加剧Li/Ni阳离子混排、
 

与电解质的副反应、
 

表面结构重建、
 

微裂纹和降低热稳定性.
 

Tsai等人[10]发现在首次充放电循环过后,
 

高

镍三元正极材料中Ni的氧化态发生了变化,
 

Ni—O键的键长发生改变,
 

揭示高镍三元正极首次不可逆容

量是归因于在充放电过程中出现了惰性的Ni.
 

Pan等人[11]采用NCM811,
 

NCM721,
 

NCM712,
 

NCM622
四种不同过渡金属元素含量的正极材料进行循环测试发现,

 

50次循环后NCM622的容量保持率最高可达

97.1%,
 

XRD表征揭示子50次循环后,
 

随着Ni含量的增高,
 

NCM的层状结构无序性增加.
Co在高镍三元正极材料中能提高电池的倍率性能,

 

抑制过渡金属的离子排列的无序性(阳离子混排),
 

减少材料欧姆阻抗,
 

提高材料电导率.
 

但Co含量过多也会导致电池的不可逆容量增多,
 

同时因Co使用量

增多,
 

成 本 也 随 之 加 大.
 

Wang 等 人[12]通 过 对 比 两 种 不 同 Co 含 量 的 NCM 正 极 材 料 和 无 钴

Li1.3Ni0.25Mn0.75O2.4 正极材料发现,
 

钴含量提升有利于材料形成更好的六方晶系结构、
 

降低尖晶石相含

量、
 

阳离子混合程度和电荷转移阻抗,
 

并提升材料放电比容量和倍率性能.
 

Li等人[13]通过改变正极材料

LiNi0.6CoxMn0.4-xO2 中Co的含量,
 

发现随着Co含量的增加,
 

材料的首周放电比容量会提升,
 

但XPS分

析表明Co含量的增加会使Ni3+/Ni2+的比例增大,
 

加剧材料充电/放电过程中的相变程度,
 

从而导致材料

循环稳定性下降.
Mn作为非电化学活性物质,

 

在结构中起支撑作用,
 

在锂离子在嵌入和脱出时维持材料层状晶体结

构,
 

提高了材料循环和热稳定性能.
 

Zheng等人[14]对比多种高镍三元材料发现,
 

具有最佳 Mn含量

(LiNi0.72Co0.10Mn0.18O2)的样品在循环过程中显示出显著增强的可循环性和电压衰减,
 

材料的结构稳定性

亦显著提升.
 

掺入富镍正极材料中的 Mn离子,
 

特别是富集于材料颗粒表面的 Mn离子,
 

可显著减少电极

表面与电解质之间不可逆的副反应并改善表面结构稳定性.
 

另外,
 

Hyung等人[15]通过实验还发现提高 Mn
的含量可以增强正极材料的热稳定性.

 

然而,
 

层状三元中过量的 Mn会使得层状结构中形成尖晶石结构杂

相,
 

破坏六方层状晶体结构,
 

降低材料的电化学性能.

2 高镍三元正极材料的衰减机理

2.1 阳离子混排

在高镍三元正极材料的晶格中,
 

锂离子主要占据3a位置,
 

过渡金属离子无序占据3b位置.
 

其中,
 

镍主

要呈现的化合态是+3价,
 

Ni3+的电子在eg 轨道上是不均等排布,
 

在Jahn-Teller效应的作用下,
 

Ni3+有向

Ni2+/4+歧化变化的趋势.
 

而锂离子的离子半径(0.076
 

nm)和二价镍离子的离子半径(0.069
 

nm)尺寸大小

相近[16],
 

所以Ni2+存在占据晶格中锂离子的位置的趋势,
 

即发生阳离子混排现象(图3),
 

且阳离子的无序

性会随着Ni2+的增多而增强.
 

这一现象在最初正极材料合成时便会存在.
 

除此之外,
 

在充电过程中Li+从

正极材料中脱出并嵌入负极的晶格之中,
 

正极处于高电位的贫锂状态,
 

此时氧层中O2-离子间的斥力便会

推动部分Ni离子迁移至锂层稳定材料结构,
 

占据锂空位,
 

也可造成阳离子无序排布.
大量研究表明,

 

阳离子混排所导致的结构缺陷会造成高镍三元材料锂离子电池的容量衰减.
 

其一,
 

在

锂离子电池中主要依靠Li+在正负极间的嵌入脱出来完成充放电工作,
 

如果在充电时部分锂空位被Ni2+占

据,
 

而放电时Li+因Ni2+的存在阻碍锂离子正常嵌入锂层减少嵌脱锂位置,
 

直接造成电池容量降低.
 

随着

Ni2+占据程度逐渐加深,
 

材料的结构也会相应发生不可逆变化,
 

使其从六方层状结构变为立方岩盐相结

构,
 

逐步失去嵌入和脱嵌Li+的能力.
 

其二,
 

当Ni2+替代Li+进入到层状结构中时,
 

由于镍的正电性强于

锂,
 

故会使锂和氧的层间距减小,
 

当Li+再嵌入回锂层时则需要更多的能量,
 

相当于增加了Li+迁移所需的
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活化能,
 

从而使其扩散电阻也在增加,
 

导致电池的倍率性能受到损失.
 

Wu等人[17]以NCM811为正极材料

进行研究发现,
 

Li+/Ni2+混排程度会随由XPS确定的Ni2+含量的增加而降低,
 

循环稳定性和速率能力也

会随Ni2+含量的增加而提高(图3),
 

电化学阻抗谱显示出电荷转移电阻在降低.
 

因此,
 

适当增加Ni2+含量

可以降低阳离子混排造成的无序性,
 

同时增强电化学性能.

绿色球代表锂离子,
 

红色球代表氧离子,
 

银色球代表镍离子,
 

紫色球代表锰离子,
 

蓝色球代表钴离子.

图3 NCM中镍、
 

锂离子发生阳离子混排时的晶体结构(左)[18];
  

;
 

NCM811正极材料对应的XPS(中)、
 

XRD和放电循环图(右)[17]

2.2 正极表面的化学反应

由于锂和镍的阳离子混排现象较为普遍,
 

在合成高镍三元材料时往往会添加过量的锂来降低锂镍混排

程度.
 

而锂盐极易与其他物质发生化学反应,
 

例如,
 

暴露在正极材料表面的残余锂盐可与空气中的水蒸气

和二氧化碳发生化学反应,
 

相应生成氢氧化锂和碳酸锂.
 

除了锂的额外损失会使电池容量受损外,
 

氢氧化

锂和碳酸锂的存在也会给电池的安全性能带来危害.
 

首先,
 

氢氧化锂会升高电池内部的PH值,
 

易与部分

电解液反应成凝胶态,
 

增加了浆料制备和电极装饰的难度,
 

也增大了Li+传输的界面电阻.
 

其次,
 

氢氧化锂

与电解质盐(如LiPF6)反应生成腐蚀性较强的HF.
 

再者,
 

碳酸锂的形成减少了颗粒之间的黏附作用,
 

被认

为是导致NCM材料产生严重降解的原因.
 

另外,
 

充放电过程中碳酸锂易与电解液中的酸性物质发生副分

解反应,
 

产生的二氧化碳气体会导致电池存在气胀的情况,
 

电池结构易受到损害;
 

在高温下,
 

碳酸锂稳定

性降低,
 

同样会分解产生气体导致气胀现象的发生.
此外,

 

正极材料表面反应不均匀也会导致电池容量的快速衰减.
 

如图4所示暴露在正极材料表面的锂

脱出与从其内部脱出存在动力学差异,
 

导致电子结构不均匀,
 

会影响正极材料结构的稳定性.

图4 高镍正极材料在空气中暴露后表面变化示意图[19]

2.3 正极材料中过渡金属元素的迁移与溶解析出

在电池充、
 

放电过程中,
 

随着Li+的嵌入和脱出,
 

部分过渡金属元素也会受到影响随之在材料内部发

生迁移(图5).
 

过渡金属元素的迁移会导致高镍材料的结构发生破坏[20],
 

降低了材料的稳定性,
 

同时部分
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物质会在正极表面溶出,
 

增大了表面电阻,
 

导致容量衰减.

图5 正极材料中过渡金属元素的迁移与溶解析出示意图[22]

在高镍三元正极材料所涉及的过渡金属元素中,
 

Ni的迁移与溶解析出现象是最为严重的.
 

在电池充电

时,
 

Ni由于其具有低扩散势垒,
 

会与Li+一同沿着Li+的扩散通道脱出,
 

部分沉积在正极表面,
 

部分进入

电解液.
 

在Ni2+的迁移过程中Ni O键发生断裂,
 

降低了正极材料晶体的结晶度和稳定程度.
 

Sun等人[21]

通过共沉淀法成功合成了新型的具有浓度梯度的LiNi0.83Co0.07Mn0.10O2 核壳结构正极材料,
 

其中内核

LiNi0.9Co0.05Mn0.05O2 被完全封装,
 

并形成了稳定的镍含量降低的浓度梯度外壳层.
 

经实验测定,
 

富镍的内

核LiNi0.9Co0.05Mn0.05O2 中可释放出高容量,
 

并通过具有LiNi0.68Co0.12Mn0.20O2 的外壳表面组成的贫镍浓

度梯度层实现了改善的热稳定性,
 

与纯内核组成的高镍正极材料相比,
 

浓度梯度材料具有良好的锂插层稳

定性、
 

高电池容量和热稳定性.

图6 氧空位的结构示意图[27]

2.4 氧空位

在高镍三元正极材料中,
 

氧在晶体结构

中密集堆积,
 

其稳定性是通过和过渡金属元

素成键来达到的.
 

晶格中的氧含量将直接影

响到Ni和Co的核外电子数,
 

决定了 M O
的强度,

 

以此显著作用于电池的放电比容量

和循环稳定性[23].
 

在过渡金属的溶解析出

时,
 

过渡金属与氧之间的键会发生断裂,
 

造

成晶格中的氧析出,
 

导致氧缺失从而形成氧

空位(图6).
 

反之,
 

由于氧空位而造成的层

状结构缺陷,
 

同样会增加正极材料的内阻,
 

降低电化学性能.
氧空位的产生与阳离子混排亦存在关联.

 

阳离子混排形成的过程中,
 

Ni3+有向Ni2+变化的趋势,
 

正电

荷总量会减少.
 

根据电荷守恒原理,
 

作为正极材料中唯一显负价态的氧会随之受到影响,
 

氧便会减少以此

来平衡电荷,
 

故氧会从晶体结构中脱出,
 

形成氧空位.
此外,

 

氧空位也被认为与正极材料深度脱锂有关.
 

Hatsukade等人[24]通过DEMS-DEIRS实现同位素

标记,
 

发现高镍NCM在较高的脱锂程度下有利于形成氧空位,
 

这与在高SOC下观察到的NCM结构不稳

定相一致;
 

且在高脱锂程度下,
 

NCM表面的氧位点反应活性也会增强[25].
Min等人[26]发现利用Al掺杂这一方法,

 

在NCM材料中可有效阻止氧空位的产生.
 

同时,
 

经过对氧空

位生成焓的计算和氧的电荷分析可知,
 

无论结构是否有预先存在的缺陷或脱锂情况发生,
 

在结构中掺杂Al
可提升氧在晶体结构中的稳定性.
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2.5 高镍正极材料结构相变

在以高镍三元材料为正极的锂离子电池充电时,
 

正极表层脱锂状态会生成较多的Ni4+,
 

Ni4+易与电解

液反应还原为Ni2+,
 

从而与氧结合生成立方岩盐相NiO.
 

除了新物质沉积在正极材料表面之外,
 

在反应的

过程中,
 

也会促使材料体相从六方层状结构逐步向尖晶石结构转化,
 

最终变为岩盐相(图7),
 

发生了不可

逆的相变[28],
 

恶化了电池的循环稳定性.
 

同时,
 

生成的NiO是一种绝缘材料,
 

影响Li+在材料中的离子传

导,
 

降低了 Li+ 的扩散系数,
 

增大了正极材料的表面电阻,
 

降低了电池的容量[29].
 

Feng等人[30]在

Ni0.8Co0.1Mn0.1(OH)2 上涂布 Mn为前驱体制备成具有自组装浓度梯度壳的的纳米管,
 

发现这种制备方式

可以有效抑制NCM811材料表面在循环过程中产生岩盐相,
 

从而增强了正极材料的结构稳定性.
 

经电化学

测试发现,
 

在0.1C下,
 

工作电压在2.8
 

V~4.45
 

V间循环100次后,
 

其容量保持率可达92.2%.
 

此外,
 

除

了对容量衰减有改善效果外,
 

还可以提高正极材料的热稳定性.

图7 高镍NCM的STEM图[31]

2.6 正极材料微裂纹

常见的高镍正极材料分为二次颗粒和单晶两种.
 

二次颗粒是由一次粒子紧密堆积形成的;
 

高镍二次颗

粒材料在充、
 

放电时所对应的离子迁移和电子转移都是在二次颗粒内部完成[32].
 

二次颗粒的内部一次粒子

排列越紧密,
 

正极材料的振实密度越高,
 

亦意味着单位体积内所包含的正极材料含量越多,
 

则电池的体积

能量密度也得到增加.
 

在一般情况下,
 

颗粒形状较为规则、
 

分布均匀且晶体结晶程度高的二次粒子具有更

高的振实密度.
 

姜涛等人[33]发现高振实密度不仅可以增大电池的能量密度,
 

还可使正极材料具有较好的循

环性能和倍率性能,
 

综合提升正极材料的电化学性能.
对于高镍二次颗粒材料而言,

 

在充、
 

放电循环中,
 

一次粒子的体积发生各向异性的变化并伴随着气体

释放,
 

从而导致颗粒间产生晶间微裂纹[34].
 

在长期的电流作用下,
 

还会导致一次粒子出现晶内裂纹,
 

甚至

颗粒破碎[35].
 

上述微裂纹的形成会使得离子迁移和电子转移受到阻碍,
 

使电阻增加,
 

增大极化,
 

从而造成

电池的容量衰减.
 

图8的扫描电镜图中展示了高镍NCM材料二次颗粒和一次颗粒经过100次循环后充电

至4.3V的微裂纹情况.
对于高镍单晶材料而言,

 

(003)晶内开裂是其主要的开裂机制.
 

可以观察到岩盐相沿(003)面发展形成

岩盐片,
 

岩盐片的破裂导致(003)开裂.
 

电化学活性层状相和非活性岩盐相之间的应力不连续性引起对岩

盐片晶的循环机械冲击,
 

从而导致岩盐晶格撕裂或破裂.
 

张应力集中在岩盐片晶的表面区域,
 

导致裂纹尖

端的成核和向内运动,
 

造成一次粒子的(003)晶面产生裂纹,
 

加速了结构退化并降低了正极的电化学性

能[36].
 

Bi等人[37]以高性能单晶LiNi0.76Mn0.14Co0.1O2 作为研究对象,
 

观察到沿(003)平面存在很大程度的

可逆平面滑动,
 

而不可逆的滑动会产生较小的损伤,
 

在长时间的循环累积作用下,
 

出现了裂纹成核现象,
 

导致了微裂纹的产生.

53第3期          王澎,
 

等:
 

高镍三元锂离子电池衰减机制研究展望



Yang等人[39]采用改性共沉淀法合成了具有独特孔壳结构的LiNi0.8Co0.1Al0.1O2,
 

经原位扫描电镜和

原位XRD测试发现这种结构有助于缓解在循环下产生的微应力,
 

在1C速率下循环100次后,
 

容量保持率

可达90.33%.
 

Su等人[40]将多孔结构引入到高镍三元正极材料颗粒中,
 

即提供了一定的缓冲空间,
 

可以达

到减轻应力的目的;
 

同时也抑制了相变的发生,
 

提高了电池的循环稳定性.
 

Yang等人[41]通过调整Al3+从

体表面到内部的扩散路径,
 

成功地在LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 中均匀掺杂Al3+,
 

工艺思路如图9所示.
 

这一策

略中,
 

铝与氧形成了具有高键能的Al O键,
 

提高了正极材料结构的稳定性,
 

说明均匀的Al3+掺杂可以抑

制二次晶粒破损.

图8 高镍NCM材料二次颗粒和一次颗粒经过100次循环后充电至4.3
 

V的微裂纹情况[38]

另外,
 

Liu等人[42]通过研究商用高镍NCA正极材料LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 的容量衰减机理发现,
 

Li在

正极材料中嵌入与脱出时会使晶格尺寸发生各向异性的变化,
 

导致一次粒子的边界处产生晶间裂纹,
 

降低

二次粒子的离子和电子连通性,
 

同时影响了材料的反应动力学,
 

使反应进行不完全且速度迟缓.
 

晶间裂纹

的形成也减少了相邻一次粒子间的接触面积,
 

增加了离子和电子运输的阻抗,
 

综上造成电池的容量损失.
除了与一次粒子体积各向异性变化有关,

 

微裂纹的产生还与过渡金属元素离子的迁移有关.
 

Kim等

人[43]以LiNi0.6Co0.2Mn0.2O2 为正极材料进行实验,
 

发现过渡金属离子的迁移导致其发生相变,
 

这种相变

伴随着晶格常数和晶格体积的变化,
 

也会导致氧从晶格中脱出,
 

形成微裂纹.
 

同时也提出了一种改善微

裂纹的方法,
 

即提高正极材料中Co的含量并在其内部形成具有纳米级厚度的阳离子混合相,
 

从而通过

抑制材料的结构变化来减少微裂纹的形成.
 

伴随着晶间和晶内裂纹程度的不断增大,
 

材料中会出现越来

越多新的表面,
 

形成新的反应活性位点,
 

导致表面相变、
 

副反应等情况发生,
 

加速了电池老化,
 

严重影

响电化学性能[44-45].
微裂纹的产生也与充、

 

放电循环中的放电深度(DOD)和温度有关.
 

Watanabe等人[46]利用SEM 和

BET两种测试手段证明了上述观点,
 

如图10所示,
 

在相同的DOD条件下循环相同圈数后,
 

温度越高,
 

其
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空隙与NCA正极材料BET表面积的比值越大;
 

在相同的温度条件下,
 

DOD范围越大,
 

其空隙与NCA正

极材料BET表面积的比值亦越大.

图9 均匀掺杂Al3+ 的NCM制备工艺[41]

a为循环测试前状态;
 

b为10%~70%
 

DOD
 

25
 

℃,
 

循环2500圈后;
 

c为10%~70%
 

DOD
 

60
 

℃,
 

循环2500圈后;
 

d为0~100%
 

DOD
 

25
 

℃,
 

循环2
 

000圈后;
 

e为0~100%
 

DOD
 

60
 

℃,
 

循环350圈后.
 

插图中黑色区域表示微裂纹的空隙,
 

白色表示NCA正极材料;
 

数字表示

空隙与NCA正极材料BET表面积的比值.

图10 NCA正极材料的SEM图像(a-e)和相应的孔隙分布图(f-j)[46].

3 高镍三元锂离子电池负极材料的衰减机制

3.1 负极自身结构被破坏

石墨负极是一种在高镍三元锂离子电池中常用的负极材料,
 

其本身是一种平面层状结构物质,
 

其6个

碳原子在平面间以正六边形排列,
 

且每个碳原子与另外3个碳原子相连.
 

由电子结构排布可知,
 

同平面上

的碳原子各有1个p轨道,
 

相互重叠,
 

形成离域π键,
 

电子可在晶格中自由移动.
 

石墨的晶体结构属于六

方晶系,
 

层间以范德华力为结合力,
 

其层间距为0.336
 

nm,
 

因其具有结合力小、
 

层间距较大的特点,
 

故而

层间易滑动.
 

上述两种结构特征表明,
 

石墨负极层状结构非常有利于锂离子在充放电时进行二维的嵌入和

脱嵌.
 

但在实际充放电过程中,
 

除了锂的嵌入和脱嵌外,
 

锂离子常会与电解液发生溶剂化作用,
 

溶剂化的

锂离子容易嵌入到石墨层中,
 

从而影响到正常锂离子嵌脱反应进行,
 

由于溶剂化锂离子嵌入物尺寸产生较

大变化,
 

很大程度上会导致石墨自身层状结构的破坏[47],
 

直接影响电极的循环性能,
 

从而导致全电池的容
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量快速衰减.
 

Wu等人[48]通过对石墨进行卤化处理,
 

使其表面形成较为稳定的C-F结构,
 

有效地防止石墨

层状结构的破坏.
 

天然石墨负极的首次充电容量为351
 

mAh/g,
 

首周循环过后其不可逆容量可达15.7%,
 

至50次循环后,
 

其电池容量仅为最初的66%.
 

而卤化处理过后的石墨,
 

其首次充电容量为422
 

mAh/g,
 

首

周循环过后其不可逆容量小于11%,
 

至50次循环后,
 

其电池容量仅降低了7%;
 

卤化处理可提高首周充、
 

放电容量,
 

减少电池的容量衰减.
随着对石墨负极材料研究的深入,

 

发现更换黏结剂可提高结构稳定性,
 

从而提升库伦效率和循环稳定

性.
 

Shah等人[49]以聚丙烯腈 丁二烯(NBR)对比常用的商业锂离子电池黏结剂偏氯乙烯(PVDF),
 

发现聚

丙烯腈 丁二烯可有效钝化石墨表面,
 

显著提高电极和电解质的相容性.
 

同时,
 

PVDF的强结合强度将颗粒

紧密结合在一起,
 

并使复合材料牢固地结合到集电器上,
 

特别有利于电极的结构稳定性.
 

与PVDF的聚乙

烯基链相比,
 

丙烯腈 丁二烯聚合物链的导电性较高,
 

特别是在高充、
 

放电速率下,
 

有利于Li+电荷传输.
 

另外,
 

弹性NBR黏合剂的可拉伸特性有助于克服长期循环中石墨的反复体积波动.
 

因此,
 

选用NBR黏结

剂可提高循环稳定性,
 

减少电池的容量衰减.
3.2 负极表面SEI膜破坏机制

随着研究的深入,
 

人们发现高镍三元正极这类过渡金属的氧化物往往会使电池具有较高的能量密

度[50].
 

然而,
 

高镍三元锂离子电池存在一些主要问题,
 

当过渡金属从正极材料中溶出,
 

进入到电解液中,
 

极易沉积在负极表面并在负极发生还原反应,
 

从而破坏负极表面的固体电解质界面膜(SEI)(图11),
 

降低

了电池负极的电化学稳定性[51].
 

其中,
 

SEI膜是电池进行首次充、
 

放电时,
 

电解液在负极表面发生还原反

应沉积在负极表面形成的一层致密钝化膜.
 

这层钝化膜是一种界面层,
 

具有固体电解质的特征,
 

是电子绝

缘体却是Li+的优良导体,
 

Li+可以经过该钝化膜自由地嵌入和脱出,
 

因此这层钝化膜被称为“固体电解质

界面膜”.
 

SEI膜具有有机溶剂的不溶性,
 

在有机电解质溶液中能稳定存在,
 

并且溶剂分子不能通过该层钝

化膜,
 

从而能有效防止溶剂分子随锂离子发生共嵌入,
 

避免了因溶剂分子共嵌入对负极材料造成的破坏,
 

因而大大提高了电极的循环性能和使用寿命.

图11 石墨负极在高压循环前后的SEM图像[52]

在高镍三元正极材料所包含的几种过渡金属中,
 

钴和铝相对稳定,
 

而锰和镍易发生溶解现象[53].
 

于锰

而言,
 

高氧化态的 Mn4+通过接受来自电解液中的电子,
 

会在脱锂过程中在正极表面形成低氧化态的 Mn2+

和 Mn3+,
 

Mn3+会在电解液中发生歧化反应生成 Mn2+和 Mn4+.
 

溶解在电解液中的 Mn2+迁移到负极,
 

并

沉积在负极表面.
 

王嗣慧等人[54]通过使用XPS谱图,
 

在负极上检测出镍、
 

锰的特征峰信号,
 

并利用ICP-
AES这一含量检测方法,

 

具体测量出沉积在负极的过渡金属的含量.
 

Wang等人[55]发现 Mn2+溶解进入电

解质后会发生溶剂化作用,
 

反应后物质的结构会对溶剂造成严重破坏,
 

如PF6-等,
 

从而使得电池的容量衰

减.
 

张欣等人[56]发现在高温下,
 

正极材料中过渡金属溶解程度会显著增加,
 

使得负极上沉积的过渡金属元

素含量增多,
 

加重了容量衰减的程度.
于镍而言,

 

由于低的扩散势垒和晶格中的Ni浓度梯度,
 

Ni极易发生不可逆的还原,
 

使得Ni离子从材

料内部迁移到表面并溶解,
 

最后沉积在负极表面,
 

同时促使正极材料表面在充、
 

放电过程中发生结构重构
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层生长,
 

倍率和循环性能的持续下降.
 

Kim等人[57]发现二价Ni离子在正极中存在的结构缺陷的演化会显

著促进相变,
 

导致负极的SEI层生长不均匀,
 

同时也使多孔的正极侧有树突状锂生成.
 

通过创建具有外延

结构的纳米结构稳定剂,
 

使正极中的镍缺陷被明显抑制,
 

防止了镍的迁移,
 

提高了正极材料的结构稳定性

和热稳定性,
 

从而延缓了电池的衰减.
负极材料生成的原有的SEI膜被新沉积的过渡金属破坏后,

 

会消耗更多正极材料产生的活性锂离

子,
 

从而生成新的SEI膜.
 

但由于消耗了额外的活性锂离子,
 

放电时无法完全被利用,
 

减少可用的总活

性锂离子量,
 

导致电池的容量衰减.
 

此外,
 

低氧化态的过渡金属离子 Mn2+也会与电解液中的 HF反应

生成MnF2,
 

增大了电池欧姆内阻,
 

通过使用中和酸性物质的溶液可缓解这一问题.
 

另外,
 

在过渡金属溶

出的同时,
 

之前已嵌入到正极材料中的锂离子会被迫脱嵌进入电解液中,
 

造成“自放电”过程,
 

使得电池

容量受到损失.
3.3 负极材料活性物质损失

负极侧活性物质的损失亦是导致容量衰减的另一个主要因素.
 

正极材料会因锂化过程而体积膨胀产生

裂纹,
 

负极同样也会受到机械应力的影响导致活性物质的损失.
 

一般电流越大,
 

负极电极越易产生裂纹,
 

另一方面,
 

负极电极的体积和电池的荷电状态(SOC)密切相关,
 

故裂纹的产生使得材料体积发生变化,
 

活

性物质被迫损失,
 

影响了SOC状态.
 

而电池处于高SOC时,
 

主要是由负极侧的电极活性物质损失导致的

容量衰减.
为了减弱负极侧活性物质损失所造成的容量衰减,

 

一般情况下采用补锂方法.
 

最初的常用锂粉微球补

锂,
 

可以直接加入负极片表面或是通过负极合浆方法添加[58].
 

Wang等人[59]利用SBR-PVDF组合体系将

稳定锂金属粉末(SLMP)添加进石墨负极中,
 

其中SBR作为黏合剂,
 

PVDF的作用是提供离子传输至材料

表面的传输通道.
 

通过电化学测试发现,
 

以负极合浆的方法进行锂粉补锂,
 

首次库伦效率可从90.6%提高

至96.2%.
 

Ai等人[60]将浓度分数均为0.5%的SBR和PS溶于二甲苯中制成黏合剂溶液,
 

再将SLMP加

入其中制成稳定的SLMP浆料,
 

均匀涂布在负极表面.
 

在 NCM-石墨组成的全电池体系下进行电化学测

试,
 

发现首次库伦效率从82.35%提高至87.8%.
 

同时,
 

循环稳定性也所有提升.
 

虽能在一定程度上达到补

锂效果,
 

但补锂后存在的电芯安全性问题不容小觑.
 

张琦等人[61]发明了一种通过在负极两面辊压锂片的补

锂方法,
 

以质量比为97.2%的LiNi0.8Co0.1Al0.1O2 高镍三元材料为正极,
 

碳纳米管(质量比为0.5%)和碳

纤维(质量比为0.3%)混合物为导电剂,
 

质量比为2%的聚偏氯乙烯为黏结剂,
 

将含二氧化硅的硅碳负极两

面辊压锂片,
 

制成锂离子电池,
 

通过电化学测试发现其电池能量密度可达到300
 

Wh/kg,
 

相较于未进行补

锂操作的高镍三元正极材料锂离子电池,
 

能量密度提高了20%.
3.4 硅基负极材料衰减机制

除石墨外,
 

硅基负极材料因其比容量高(4
 

200
 

mAh/g)、
 

环境友好、
 

成本低等优点,
 

也被添加用作高镍

三元正极材料锂离子电池的负极材料[62].
 

在充、
 

放电过程中,
 

锂离子嵌入、
 

脱嵌的过程对石墨材料而言,
 

所造成的体积变化较小,
 

结构相对稳定.
 

但对于硅基负极材料而言,
 

在电池工作中,
 

硅锂结合形成的合金

相会造成硅体积的剧烈膨胀[63],
 

其膨胀程度可达300%,
 

导致材料出现粉化现象,
 

从而使锂离子随着电极

材料一同流失,
 

导致电池容量衰减.
 

伴随着硅体积的反复变化,
 

在循环中负极的SEI层不断的破裂、
 

重构,
 

导致锂离子和电解液的持续消耗,
 

加快了电池的容量损失.
 

Lee等人[64]通过在硅基中掺杂钛原子的方法,
 

发现硅在锂化过程中所造成的膨胀会得到有效抑制.
 

不仅其厚度减小幅度明显,
 

而且在拉曼光谱的测量下

发现钛硅材料脱锂后结构相对完整,
 

在2A/g下进行电化学测试,
 

循环300周后仍有较高的稳定容量.
另外,

 

硅与锂合金化后易于电极脱锂电子接触而失活也是硅基作为负极材料导致全电池容量衰减的一

大因素.
 

Zhu等人[65]在硅基负极材料中掺杂锗元素,
 

通过形成硅—锗合金的方式来提升锂离子的扩散动力

学性能,
 

降低硅对锂离子的捕获率,
 

减少活性锂的不可逆损失,
 

从而达到提升库伦效率的目的.
结合石墨和硅基材料的各自特性,

 

制得硅—碳复合负极材料是提升硅负极循环性能的主要途径之一.
 

Ma等人[66]利用热氧化法制得内部有大量孔隙的石墨,
 

将硅以气相沉积法沉积在石墨上.
 

硅的体积膨胀受

到石墨孔隙的限制,
 

经过100次循环后其膨胀率降低,
 

容量衰减得到缓解,
 

有效地延长了负极的使用寿命.
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4 电解液对电池衰减的影响

电解液作为构成电池的重要组成部分,
 

对电池的容量、
 

循环性能、
 

倍率性能等有着很大的影响.
 

电解

液需要满足如下要求:
 

不与电池中的其他组分(正极、
 

负极材料)反应;
 

具有高离子电导率和低电子电导率;
 

不易受温度影响而发生变质;
 

低可燃性;
 

低黏度、
 

高介电常数等.
 

高镍三元正极材料锂离子电池的电解液

锂盐溶质主要有六氟磷酸锂、
 

四氟硼酸锂等.
 

其中,
 

六氟磷酸锂因其电化学综合性能最佳,
 

是最为常见的

一种电解液.
首先,

 

电解液和正、
 

负电极材料会进行直接接触,
 

易发生副反应消耗电极材料和电解液.
 

Wang等

人[67]在NCM523正极材料外包覆快速锂离子导体Li2O-B2O3-LiBr,
 

它作为保护壳可阻止酸性电解液和电

极的腐蚀反应.
 

Wu等人[68]利用CeO2 涂层包覆技术对LiCo1/3Ni1/3Mn1/3O2 进行改性,
 

在室温下,
 

含质量

分数为1%CeO2 涂层材料的正极材料在3C条件下循环12次,
 

容量保留率从86.6%提高到93.2%.
 

同时

利用ICP-OES可证明该涂层材料可以保护过渡金属的溶解,
 

通过EIS分析可知循环性能提高归因于涂层

材料有效抑制了电解液和电极之间的反应.
 

Lei等人[69]采用一种表面臭氧水解的方法使Li的成核位点均

质化,
 

并指导Li金属在柔性富氧木质素衍生碳膜上均匀沉积.
 

通过此法,
 

以NCM811为正极材料的金属锂

电池在循环230周后库伦效率仍可保持在98%以上,
 

循环时间长达1
 

000
 

h以上,
 

实现了提高电池周期寿

命且可逆容量高的目标.
其次,

 

高镍三元锂离子电池在充电时,
 

高脱锂态形成了高反应活性的Ni4+易与电解液发生反应,
 

生成

较厚的正极固体电解质界面,
 

增大了表面阻抗,
 

阻碍了锂离子的扩散,
 

导致电池的功率、
 

容量衰减,
 

库伦效

率降低,
 

还可能伴有析出气体等问题[70].
 

但正极固体电解质界面可在一定程度下抑制电极与电解液的反

应,
 

因此可以通过设计调控正极固体电解质界面来提高界面稳定性.
再者,

 

电解液易受高工作电压的影响而发生分解,
 

从而导致电池的容量衰减.
 

以碳酸酯基电解液为例,
 

该电解液会在高镍正极侧容易被氧化,
 

在负极上容易被还原,
 

从而同时会沉积在正、
 

负极表面.
 

这一沉积

层会增加电极界面欧姆内阻,
 

沉积过程产生的气体易导致电池膨胀,
 

并促使 HF等强腐蚀性副产物生

成[71].
 

因此,
 

开发新的电解液或功能添加剂,
 

使其在高压循环下获得正/负极材料与电解质的高相容性尤

为迫切.
 

目前,
 

已开发出用于高压电解液的新溶剂,
 

包括氟化碳酸酯、
 

砜类、
 

腈类等,
 

但商业化应用仍有待

进一步验证.

5 结论与展望

高镍三元锂离子电池的电化学性能与正极、
 

负极和电解液息息相关.
 

本研究系统总结了正极材料会因

发生阳离子混排、
 

表面反应、
 

过渡金属元素的迁移与溶解析出、
 

氧空位、
 

相变和微裂纹而使高镍三元锂离

子电池电化学性能发生衰减;
 

负极材料的自身结构和表面的SEI膜被破坏、
 

负极材料体积膨胀和捕获锂离

子行为也关乎高镍三元电池的容量衰减过程;
 

作为与正、
 

负极相接触的电解液,
 

电解液与两电极的反应和

自身的稳定性能亦是影响电池容量衰减的重要因素.
 

本研究希望能为高镍三元锂离子电池的衰减机制更加

深入的研究提供理论支撑,
 

为高镍三元正极材料、
 

石墨和硅负极材料以及电解液的开发提供科学思路:
 

(1)
 

高镍正极材料应注重材料的结构设计,
 

稳定材料的结构,
 

抑制材料结构转变和微裂缝的形成;
 

(2)
 

高镍正

极包覆、
 

掺杂等改性方法有利于减少材料循环过程中过渡金属的迁移与溶出以及与电解液的副反应;
 

(3)
 

高容量稳定硅基负极材料的开发将有利于提升电池循环寿命;
 

(4)
 

面向未来电池固态化,
 

高镍正极固体电

解质界面兼容性研究有待加强.
 

综上最终促进高性能高镍三元锂离子电池的开发.
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