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摘  要：富镍层状氧化物因其相对较高的比容量成为高能量密度锂离子电池的首选正极，进一步提高 Ni 含量，材料特

性趋向于 LiNiO2，电化学和结构稳定性恶化。晶格元素掺杂是提升 LiNiO2 稳定性的有效策略。厘清 LiNiO2 正极材料结

构并明晰掺杂元素对其影响及规律，对开发 Ni 含量大于 90%的富镍正极材料具有重要意义。本文首先介绍了 LiNiO2

材料结构及面临的稳定性问题。然后综述了 Co、Mn、Al、Mg、Ti、Zr、W 等典型掺杂元素对 LiNiO2 的影响及规律，

并讨论了阴离子和多元素掺杂以及有潜力的掺杂元素。本文旨在对 LiNiO2 掺杂提供一个新的视角，以期使用更有效的

掺杂方案开发可用于动力电池的高容量稳定的富镍正极材料。 
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因具有低成本、高容量和较高的元素丰度，层状

LiNiO2 为具有较大潜力的高能量密度正极材料。然而

LiNiO2 面临极易形成非化学计量化合物(Li1-zNi1+zO2，

z＞0)[1-2]、高截止电压下稳定性差等问题，其商业应

用有诸多问题仍待解决。其不稳定性问题包括：(1) 与
加工及脱嵌锂时晶体结构和表面有关的电化学及化学

不稳定性问题；(2) 与循环过程中较大晶胞体积变化

和复杂相变化有关的机械不稳定性问题；(3) 与充电

态加热时 LiNiO2 分解有关的热不稳定性问题。 
元素掺杂是提升 LiNiO2 稳定性的有效策略。以其

他金属阳离子掺杂替换部分 Ni 可使材料兼顾能量密

度、稳定性（长循环寿命和安全性）和原料成本。采

用钴、锰或铝为掺杂元素，已合成了商业应用的镍钴

锰体系（NCM 或 NMC）和镍钴铝体系（NCA）正极

材料。钴离子的引入可改善层状结构的二维特征[3]；

铝或锰离子不参与氧化还原反应，但可增加材料结构

稳定性和热稳定性。通过元素掺杂已开发了相对具有

优 势 的 富 镍 正 极 材 料 ， 包 括 LiNi0.6Co0.2Mn0.2O2 

(NCM622)、LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 等。上述富镍正极材

料显示足够高的性能(NCA 容量约为 200 mAh·g-1，

NCM622 在 2.5~4.3 V 约为 180 mAh·g-1)[4]，成为电动

汽车用锂离子电池切实可行的正极材料。当前，绝大

部分富镍正极材料的开发都朝着 Ni 含量超过 80%的

材料体系，Ni 含量大于 80%的 NCA 和 NCM 亦在诸

多电动车中使用。然而，需要进一步增加富镍正极材料

的 Ni 含量，以增加电池容量并降低电池组的价格[4-5]。

预见在未来数年将进一步提高富镍正极材料中 Ni 含

量至 90%以上，甚至向 LiNiO2 组成靠近。 
进一步提高富镍正极的 Ni 含量，会导致材料特性

靠近 LiNiO2，使稳定性变差，在设计 LiNiO2 材料时，

需从组成角度考虑引入掺杂元素的种类和含量，以兼

顾高容量和高稳定性。因此，厘清 LiNiO2 材料结构、

物理化学和电化学性能，并明晰掺杂元素对其影响及

规律，对开发更高 Ni 含量的富镍正极材料或较少掺杂

元素含量的 LiNiO2 具有重要意义。本文首先介绍了

LiNiO2 材料结构、面临的稳定性问题。然后综述了典

型掺杂元素对 LiNiO2 的影响，并讨论了有潜力的掺杂

元素。本文旨在对该材料提供一个新的视角，以期使

用尽可能低的掺杂量和有效的掺杂元素开发可用于动

力电池的高容量富镍正极材料。 

1  LiNiO2 的结构 

LiNiO2 为氧原子立方紧密堆积排列（ccp）的层状

氧化物。若考虑锂化和氧化 Li-Ni-O 前驱体时获得的
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部分固溶体极易形成 Li 和 Ni 混排及非化学计量结构，

LiNiO2 的化学式可以用通式 Li1-zNi1+zO2 表示[6]。在

Li1-zNi1+zO2 中，锂（z＞0.38）含量较低时，固溶体为

NiO 岩盐结构，Li 和 Ni 占据 4a 位。当 Li/Ni 比例更

高并有足够量的 Ni2+被氧化为 Ni3+时，结构变为层状

结构。该结构变化主要因为 Ni 从二价氧化到三价过程

中Li+和Ni的尺寸差（r(Li+)=0.076 nm, r(Ni2+)=0.069 nm, 
r(Ni3+)=0.056 nm）增大，导致空间效应增大，进而驱

动立方岩盐转变为六方层状相[7]。在层状结构中，较

小的层间更好地容纳 Ni3+，较大的相邻层间更好地容

纳 Li+。因此，无缺陷的六方层状结构中沿[111]立方方

向（[001]六方）Li 和 Ni 面交替分布（图 1a），具有分离

清晰的过渡金属位（3a）和锂位（3b）。LiNiO2 结构 

为斜方六面体，空间群为 R3
_
m，与 α-NaFeO2 等结构。 

在无离子混排的 LiNiO2 中，氧原子占据了 6c 位

点，锂原子和镍原子占据了八面体位，可以表示为

[Li]3b[Ni]3a[O]6c
[1,8]。 

然而，根据晶体场理论，由于 Ni 离子具有未成对

的 e 轨道自旋电子，Ni3+是不稳定的，故在面心立方

八面体位置镍离子易以 Ni2+的形式存在，而不是以

Ni3+的形成存在。由于 Ni2+和 Li+的离子半径大小相近

（r(Li+)=0.076 nm, r(Ni2+)=0.069 nm），Ni2+易占据锂层的

3b 锂位，产生“阳离子混排”或“阳离子无序”（图 1b）[9]。

无论采用何种方法合成 LiNiO2，晶体结构中锂含量趋

向于低于其化学计量学含量，并在锂层中含有过量的

Ni2+，形成“非化学计量”的 LiNiO2，影响其性质。在

分子式 Li1-zNi1+zO2 中，根据 Ni2+容易进入锂层的 3b

锂位，z 表示位于 Li 层中的 Ni 的比例，分子式可表示

为[Li1-zNiz]3b[Ni]3a[O2]6c
[2, 10-11]。从该表达式可以看出，

为平衡电荷，Ni 的平均氧化态为 3-2z，Ni 层中存在对

等的 z 个数量的 Ni2+，故而分子式可进一步表示为

[Li1-zNi2+
z]3b[Ni2+

zNi3+
1-z]3a[O2]6c。晶体结构中 Ni2+的存

在使 Li 层（r(Ni2+)＜r(Li+)）收缩，而 Ni 层膨胀（r(Ni2+)
＞r(Ni3+)）[10, 12]。因此，Li-O 距离减小，Ni-O 距离增大，

同样晶格参数 a 和 c 都发生变化[1, 6-7, 12-16]。阳离子混排程

度可用 c/a 比率衡量，在立方结构中，c/a≈4.9，且此

值随着材料层状程度增加而增加。较好层状化合物如

LiCoO2 具有较高值的 c/a=4.99；而对于 LiNiO2，

c/a=4.93[17]，层状有序性较弱（造成 LiCoO2 和 LiNiO2

差异的原因为 r(Co3+
LS)=0.054 nm，小于 Ni3+）。当阳

离子混排存在时，过渡金属离子占据了锂位。这种混

排除了导致在 θd(003)的布拉格角处产生(003)平面相长

干涉的部分破坏性相消干涉，还导致(003)强度的降

低。相比之下，因为锂层中的过渡金属离子也在(104)
平面（图 1b），导致(104)平面峰的相长干涉增加，进

而使(104)峰强度增加。因此，随着混排程度的增加，

(003)/(104)峰的强度比降低，可用 I(003)/I(104)比值衡量

阳离子混排程度。具有较少混排的富镍正极材料的

(003)/(104)强度比高于 1.2。 

2  LiNiO2 正极面临的挑战 

通常，LiNiO2及富镍正极材料面临机械不稳定性、

热不稳定性、电化学和化学不稳定性等问题，是其商

业化应用面临的关键挑战。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  无混排高度有序层状 R3
_
m 结构示意图及 TM 占据锂层的部分阳离子混排相结构示意图  

Fig.1  Schematic diagrams of the crystal for well ordered R3
_
m structure (a) and partially cation mixed phase (b)[9] 
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机械不稳定性主要是晶胞体积收缩膨胀导致的二

次颗粒粉化等问题，上述问题会显著恶化电化学性能。

脱锂过程 LiNiO2 经历一系列相转变。人们普遍认为稳

定相的可逆顺序如下：H1 (原始 LNO)→M→H2→H3，
其中 H 表示六方相和 M 是单斜晶相(图 2a)[18]。由于

锂是从 LixNi1+zO2(0<x<1−z)中提取的，对于低程度的

脱嵌(x>0.85)，保持原始的菱面体结构，标记为 H1。
在 x≈0.8 时，单斜晶相 M 开始结晶，直到 x≈0.75，
在那里它变成单相。通过分裂(101)和(104)布拉格反射

分别得到(201)-(110)和(202)-(111)，观察到单斜相。该

M 相稳定到 x≈0.5，此时第 2 个六方相 H2 开始形成。

H2(a≈0.28221(1) nm，c≈1.4404(1) nm)在高脱锂状态(x
≈0.25)下是稳定的，其中两相域导致第 3 个六方相 H3
（高度脱锂）。在这种情况下，a 和（尤其是）c 晶格参

数要小得多（a≈0.28154(7) nm 和 c≈1.3363(6) nm），类

似于 LiCoO2 的情况。H2-H3 转变涉及收缩晶胞和大量

体积减小（图 2b），这会导致材料产生显著应变。 
在上述相变对机械不稳定性影响最大。首先，

H2→H3 相转变（4.15 V vs. Li+/Li）在一个较窄的组成

范围引起约 4%的体积变化[19-20]。两相之间较大的体

积变化意味着在一次晶粒间产生显著的应力。在循环

过程中，二次颗粒内部形成裂纹，以释放应力。微裂

纹的形成导致二次颗粒内的一次晶粒导电接触变差，

进而对材料电化学性能有显著的影响(图 3a)[21-22]。其

次，电解液会通过微裂纹进入二次颗粒内，与新暴露

的内部一次颗粒表面发生反应。微裂纹程度随 Ni 含量

的增加而增加。同时微裂纹随循环次数的增加而增加，

从而导致二次颗粒粉化[19,23]。 
热不稳定性主要是受热的脱锂态 LixNi1+zO2 较难

以所需层状相存在，并引发系列不利于电池安全性的

分解反应。理想的热稳定性正极材料应当在加热到

200 ℃以上时很少经历或不经历放热反应。同时，理

想的热稳定性正极材料不仅需在未充电态具有稳定

性，在脱锂态也应具有良好的热稳定性。对 LiNiO2

而言，其在未充电态热稳定性良好，但在脱锂态时变

得非常不稳定(图 3b)[24]。LixNi1+zO2 的热动力学稳定性

较差，这并不意外，特别是对于脱锂至 x＜0.5 时的材

料。计算结果表明在 0 K 下相图的 LiNiO2-NiO2 链接

线上没有组分能以层状结构形式稳定的存在[25]；即使

对于 Li0.5NiO2 的组成，其稳定相为尖晶石结构，而非

层状结构。因此，所有脱锂态的 LixNi1+zO2 层状相充

其量为亚稳态；而且随着温度的升高，亚稳态的稳定

性变差。LiNiO2 较差的热稳定性对锂离子电池的安全

性产生不利影响，是其主要的缺点。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  由实验和计算研究提出的相图(白色和蓝色区域分别表示单相和两相区域)及原位 XRD 获得的晶胞体积和晶胞参数以及 β 值

随电压容量的变化关系 

Fig.2  Phase diagrams proposed from experimental and computational studies (the white and blue areas denote single- and two-phase 

regions, respectively) (a); evolution of the unit cell volume and unit cell parameters from in situ XRD and the corresponding 

voltage profile (b, c)[18] 
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图 3  不同截止电压下容量保持率及对应二次颗粒的微裂纹情况、脱锂态 LiNiO2 热分解过程结构转变示意图及富镍正极颗粒表面 

重构相关 ADF-STEM 及 FFT 图  

Fig.3  SEM images of the cracking of secondary particles and dependence of the capacity retention on the upper cut-off voltage (a); sequence of 

steps in the thermal decomposition of delithiated LiNiO2 (b); ADF-STEM and FFT images of Ni-rich particles after cycling (c)[21-22, 24, 26] 

  
电化学和化学不稳定性主要是脱锂态材料自身

分解、脱锂态材料导致的电解液分解与加工储存过

程材料自身分解等引起的化学稳定性和电化学脱嵌

锂性能差。在 LiNiO2 深度脱锂过程中，形成的 Ni4+

与电解液接触可能会发生系列副反应。脱锂相可能

分解为 LiδNi1-δO 岩盐相（通常称为类 NiO）、O2 及

Li2O(图 3c)[26]。根据脱锂程度，也可能形成尖晶石

LiNi2O4。表面岩盐 LiδNi1-δO 的形成增加了正极阻

抗，导致容量降低。再者，Ni4+离子可诱导电解液的

氧化，形成诸多副反应物质覆盖在正极材料表面[4]。

在富镍正极材料中，镍的含量越高，反应性越高。

已报道如 LiF、LixPFy 和 LixPFyOz 副反应物质在表面

形成，并释放相当量的气体(CO 和 CO2)[27-29]。此外，

由于活性含氧物质、二氧化碳和 Li+相互反应，还会

形成 Li2CO3 和聚碳酸盐(图 4)。上述固相物质包覆在

颗粒表面形成正极固体电解质界面层(cSEI)[22]。与在

石墨负极充当保护性涂层不同，形成的 cSEI 随着循

环次数增加而生长，导致逐渐增加的阻抗以及

LiNiO2 的容量衰减 [30]。再者，LiNiO2 主体及表面有

限的热力学稳定性对材料加工处理和储存过程产生

不利影响。将新的 LiNiO2 暴露在空气中会导致晶格

参数改变、容量下降，并在表面上形成 Li2CO3      

(图 4)[31-32]。Liu 等人报道 LiNiO2 在空气中存储一个

月后初始容量从 215 mAh·g-1 减小到 165 mAh·g-1，

在储存一年后几乎为电化学非活性 [31]。  

3  掺杂元素种类及作用机制 

针对 LiNiO2 面临的问题，最常用改性方法是采用

其他阳离子替代 LiNiO2 中的元素（Ni 或 Li）。早期的

元素替代策略为采用较大量的 Mn、Co、Al 等稳定元

素取代 Ni，使 Ni 含量降低至 80%以下，以提高材料

的稳定性，从而形成了诸多商业应用的 NCM 和 NCA
正极材料。随着对能量密度需求的提升，材料开发朝

着使用少量掺杂剂且 Ni 含量大于 90%的富镍正极发

展。在 Mn、Co、Fe、Al、Mg、Ti、W、Zr、Mo 等掺

杂元素中，Mn 及 Co 能在较宽的组成范围和 Ni 固溶，

是最常用的稳定元素；Al 能在一定的组成范围和 Ni
固溶，并一定程度稳定晶体结构；而 Mg、Ti、W、Zr、
Mo 等固溶范围相对较小，但稳定 LiNiO2 晶体结构效

果显著，是最近研究最多的元素[10, 33-34]。 
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图 4  富镍材料暴露在空气中后的表面变化及富镍正极材料表面固体电解质界面的微观结构和组成 

Fig.4  Surface change of Ni-rich materials after exposure in air (a); microstructure and composition of the solid-electrolyte interface at 

the surface of Ni-rich cathode materials (b)[9] 

 

3.1  钴 

由于 LiCoO2 和 LiNiO2 类似的结构以及 Co3+

（0.0545 nm）和 Ni3+（0.056 nm）类似的离子半径，

可以在整个组成范围（0≤y≤1）合成完全呈固溶的

LiNi1-yCoyO2
[17, 35-36]。尽管通过核磁共振试验观察到

Co 有呈团簇分布的趋势，XRD 显示这些材料仍然为

均匀的固溶体[37]。Co3+为 3d6Ls 阳离子，在八面体环

境中特别稳定；再者 Co3+略小于 Ni3+，Co3+与 Li+的尺

寸差异增加。因此，与纯 LiNiO2 相比，钴取代的

LiNi1-yCoyO2 具有更低的阳离子混排，并不易出现岩盐

相的非化学计量学结构。Co 掺杂有利于形成完美层状

结构的 LiNi1-yCoyO2，且随 Co 含量的增加，材料中 Li
的非化学计量减少[36]。然而，为完全抑制 Li 位中 Ni
的存在，需要相对较高的 Co 的比例。 

再者，Co3+/Co4+为电化学活性氧化还原电对，Co
掺杂理论上不会造成容量损失。层状结构中 Co3+/Co4+

的氧化还原电位与 Ni3+/Co4+相当，LiNi1-yCoyO2 充放电

曲线为斜线，没有任何单独的电压平台。在 LiNiO2

中掺杂 Co 可以降低晶胞参数 a 和 c，以及晶胞体积，

但 c/a 比率增加 [35, 38-39]。Co 亦可轻微提高脱锂态

LiNiO2 的热和机械稳定性 [40-41]。相较于 LiNiO2 和

LiCoO2 两端点成分，LiNi1-yCoyO2 正极具有更好的电化

学性能。单独掺杂 Co 的富镍正极最好的组成认为接近

LiNi0.8Co0.2O2
[36, 39]。已报到的单独掺杂 Co 的富镍正极

首圈放电容量达到 210 mAh·g-1 (y=0.26, 4.3 V 截止电

压)[42]，而全电在 C/2 时为 157 mAh·g-1(y=0.18，4.1 V
截止电压)。尽管与 LiNiO2 相比，Co 掺杂提高了循环

稳定性，商业化应用研究清楚地证明这些材料对于商

业应用仍然不够稳定，并仍然面临和 LiNiO2 相同的电

化学稳定性问题[28, 43]。Aishova 等人[44]发现无 Co 体系

LiNi0.9Mn0.1O2 较 含 Co 体 系 LiNi0.9Co0.1O2/ 
LiNi0.9Co0.05Mn0.05O2 有更优的循环稳定性。Li 和

Cormier 等人[45-46]研究 LiNixM1-xO2(M= Co, Mn, x=0.05, 
0.1)发现：无 Mn 富镍正极不需 Co 来消除 Ni/Li 混排；

Co 含量需至少高于 5%（或更高）才可有效抑制有害

的 H2-H3 相变；在 Co 含量不足 5%的情况下，Co 为

非必要稳定元素。当前，钴在富镍正极中存在的必要

性仍存在争议。 
3.2  锰 

由于层状的 LiMnO2 为亚稳态[47]，其与 LiNiO2 固

溶范围有限，锰仅在 0＜y＜0.5 范围内以 Mn4+掺杂进

入 LiNiO2 形成层状结构 LiNi1-yMnyO2 固溶体 [48]。

Koyama 等人[49]通过第一性原理计算证实镍和锰间的

电荷分离形成了 Ni2+/Mn4+，而不是 Ni3+/Mn3+，这是

形成一个完全固溶体 LiNi1-yMnyO2 的关键。事实上，

Mn 和 Ni 共享 Ni 位点，但 Rossen 等人[48]结果表明，

增加 y 导致阳离子混排增加，混排形式为 Li 在 Mn/Ni
和 Mn/Ni 在 Li 位。此外，随着 y 的增加，锂/金属

比值越高，其直接证据为 Mn4+的量增加。一般来说，

Mn 取代会减少可以被可逆循环的 Li 的数量。因此，

Mn 取代 Ni 对 LiNiO2 的电化学性能有负面影响；从

容量考虑，用锰取代镍的吸引力不如钴 [48]。然而，

考虑到用锰替代的 2 个显著的好处(成本降低和高脱

锂态增强的热稳定性)[50-52]，研究人员仍在努力确定
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具有较优电化学性能的较优组成。通过将锰含量限

制在 10%以内，Arai 等人 [53]在首圈放电时获得了  
190 mAh·g-1 的比容量。  
3.3  铝 

由于较强的 Al-O 键， Al 掺杂有利于提高

LiNi1-yMyO2 的结构稳定性。由于 LiAlO2 和 LiNiO2 不

同的结构特征，Al 含量大于 50%时易出现其他锂铝

相的杂质，仅可获得 y＜0.5 的 LiNi1-yAlyO2 材料[54]。

由于铝为氧化还原惰性，Al 替代会导致较低的理论比

容量。相对于未掺杂的 LiNiO2，Al 掺杂的 LiNiO2 首

次比容量和效率有所降低，但容量保持率提高[54-56]。

另一方面，因为增加的 M-O 键共价性[57]，Al 掺杂的

富镍正极材料放电平均电压明显增加 [58]。除了电化

学非活性 Al3+ 的引入，在高温煅烧过程产生的

γ-LiAlO2 和 β-Li5AlO4 杂质常存在表面，也导致容量

的下降。然而，Al 的掺杂的优势仍然占主导地位。

在某种程度上可使用较低摩尔分数的铝，以缓解引入

Al 引起的容量下降。 
相较于 Ni3+，Al3+的尺寸较小（0.0535 nm），引入

Al 后晶胞体积收缩。事实上，正如变宽的（11l）衍射

峰所观察到的，Al 和 Ni 尺寸差异使制备元素呈均匀

分布的固溶体正极材料难度较大。通过同步辐射

XRD、ED、EDX 和 EELS 的结合证实不仅单个颗粒

纳米尺度层内存在 Al 偏析，在不同的颗粒也存 Al 偏
析(图 5)[59]。从这点讲，宣称均匀的 Al 掺杂和 Al 存在

促进了 LiNiO2 层状结构的形成可能并不严谨[55, 60]。结

构研究表明，Al 并没有显著改善 LiNiO2 的层状特征，

并在层间发现显著比例的 Ni2+（例如 5%），但总是没

有 Al[61]。事实上，随着 Al 含量的增加，晶胞参数 a
减小，而层间距离而增大。 

与 Li1-δNiO2(0≤δ≤0.75)脱锂过程至少有 3 个相

变相比，Ohzuku 等人[62]发现 Li1-δAl0.25Ni0.75O2 在整个

过程中经历单相反应。显然，Li1-δNiO2 在 δ≈0.8 经历

两相反应及 0.03 nm 的层间距突变，这在 Li1-δAl0.25- 

Ni0.75O2 中未观察到，这使得掺杂材料更能免于高脱锂

态下氧的析出。10%Al 的掺入可以抑制 LiNiO2 在 Li
脱嵌过程中所遭受的相变[54]。此外，当镍被氧化时，

由 Al3+/Ni3+尺寸差异诱导的应变得到了缓解。总的来

说，Al 掺杂的材料具有减少的颗粒裂纹和提高的循环

性能。正如几个作者通过 DSC 发现的，铝掺杂的主要

优点是提升热稳定性、更小的放热量、更高的起始度

温度[61-62]。铝在晶体结构中的高稳定性延缓了分解，

从而稳定了层状结构 [61]。值得注意的是，正是由于

Al 增加的稳定性和 Co 增强的层状有序性，使用于

高能量密度锂离子电池的 Li0.8Co0.15Al0.05O2 正极成

功开发。 
3.4  镁 

在 LiNiO2 或富镍正极材料中掺杂 Mg2+具有特殊

性。由于 Ni3+和 Mg2+的离子半径差异较大，Mg 优先

掺杂进入更大的 Li 层空间[63-64]。对于 y＜0.1 的低掺

杂量，仅在 Li 位置发现 Mg，所以没有非化学计量 Ni
存在。但 Mg2+的存在仍然导致层间存在因补偿电荷而

产生的 Ni2+，此时分子式可表示为[Li1-yMgy][NiIII
1-y- 

NiII
y]O2。另一方面，对于 y＞0.1 的掺杂量，镁也占据

了 Ni 层，产生为补偿电荷的 Ni4+。由于 Mg2+为非电

化学活性且其离子半径与 Li+相似，Mg2+掺杂显著提

高 LiNiO2 的循环稳定性。Mg2+离子在锂层中充当支

柱，减轻了脱锂过程相邻镍离子（Ni2+氧化为 Ni3+）

氧化导致的 LiO2 层收缩和坍塌。5%的掺杂足以得到

一个完整的固溶体[65]。也有观察到在充电后，所有的

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 5  由 EELS 获得的不同 LiNi0.5Al0.5O2 晶体颗粒中 Ni 和 Al 的相对含量，随机选择的 LiNi0.5Al0.5O2 颗粒 TEM 照片及选区电子衍

射花样以及获取 EELS 的 11 个不同位置和由 EELS 获得的 11 个位置的 Al 和 Ni 相对含量 

Fig.5  Ni and Al content of several different crystals in LiNi0.5Al0.5O2 (a); TEM image of a randomly selected LiNi0.5Al0.5O2 crystal and 

corresponding SAED pattern and 11 locations for EELS (b); relative atomic percentages of Ni and Al in the crystal in Fig.5b (c)[59] 
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Mg2+离子迁移到层间，这导致较小的容量损失，但

不降低对结构稳定性的影响。随着 Mg 掺杂量的增

加，放电容量降低，因此最佳的 Mg 含量为 5%或更

低 [63, 65-66]。由于对放电容量具有较大影响，富镍正极

中 Mg 掺杂量需要非常细致优化，才能在不影响容量

前驱体下提升循环稳定性，Mg 掺杂才可能在高能量

密度 LIB 电池的实际应用[67]。 
3.5  钛 

由于 Ti 具有相比 Ni-O 键更强的 Ti-O 键，被认为

可稳定层状结构。虽然文献在 0＜y＜0.5 的范围研究

了 Ti 替换 Ni，但只有 y≤0.2 形成斜方对称的材料[52]。

对于较高的 Ti 含量，出现会形成岩盐结构的阳离子混

排。在六方相中，钛掺杂为 Ti4+[68]，因此镍的平均氧

化态降低。另一方面，更高含量的 Ni2+存在于材料中，

并且似乎占据 Li 位以平衡电荷。事实上，尽管有相反

的说法[68]，Croguenec 等人[69]的结果表明随 Ti 含量的

增加，Li 的非化学计量含量增加，且 Ni 占据了 Li 的
位置，而 Ti 占据过渡金属层。这个结果也可以被掺杂

大于 Ni3+的 Ti4+进入晶格使晶胞参数 a 和 c 且 c/a 比率

下降所证实。因此，应尽量减少钛的用量。Kim 和

Amine 等人[68]的结果表明 y=0.025 的材料可释放有潜

力的电化学性能：初始放电容量为 235 mAh·g-1，100
周循环后容量衰减较低。随着 y 的增加，Ti 掺杂的材

料的比容量降低，容量保持率增加[68, 70-71]。这是因为：

(a) 四价的钛为电化学非活性；(b) Ni2+的含量随着 Ti4+

的存在而增加，导致更多的阳离子混合和更差的倍率

性能。类似于非化学计量学的 LiNiO2 样品，由于层间

空间 Ni2+的含量增加（使 Li 空位无序不稳定），Ti 的
含量增加使电压曲线更平滑。由于同样的原因，电池

极化随 y 的增加而增加[69]。Ti 掺杂亦提升 LiNiO2 的热

稳定性[72]。相比未掺杂的样品，Myung 等人[73]通过原

位 XRD 发现 Ti 掺杂的富镍正极在 Li 脱嵌过程 c 轴方

向具有较小的晶格变化，印证 Ti 掺杂可提高的结构稳

定性。 
3.6  锆 

Zr 掺杂改性 LiNiO2 的作用方式较特殊，0.4 mol% 
Zr 掺杂时，可观察到部分 Ni/Li 原子占位互换，且通

过 TEM 观察到的占位互换的锂镍分布相对有序，约

有 2%的反位混排。而该 Ni/Li 占位有序互换通常在

LiNiO2 中没有观察到。相较于 LiNiO2，Zr 掺杂的

LiNiO2 具有相同的放电容量和倍率性能，甚至循环过

程具有抑制的容量损失。部分镍/锂占位互换并未对

LiNiO2 电化学性能造成负面影响。掺杂 Zr 的材料 100
次循环后保留初始容量 246.5 mAh·g-1 的 81%。因此，

Li/Ni 混排则不是必然不利于 LiNiO2 的性能，关键在

于混排是否有序。需要指出的是，存在部分 Li/Ni 占

位交换的 LiNiO2 接近岩盐结构，且没有非化学计量学

特征。此外，较高的 Zr 含量（例如 1.4 mol%）可同

时形成 Zr 掺杂和在颗粒表面 Zr 偏析，从而形成了一

种具有保护性的类 Li2ZrO3涂层，该涂层可增强 LiNiO2

稳定性，材料初始值为 233 mAh·g-1，100 次后容量保

持率为 86%[74]。特别地，与 LiNiO2 的长循环过程中

dQ/dV 曲线中与 H2-H3 相变相关的峰消失不同；掺杂

Zr 样品未发生该情况，表明掺杂 Zr 可抑制有害的相

变，抑制循环过程电荷转移阻抗的增大和二次转颗粒

粉化。 
3.7  钨 

有较多的文献报道，无论是通过在前驱体沉淀过

程还是在锂化煅烧过程引入 W，所获得的富镍正极材

料的循环稳定性提升显著。Kim 等人[75]清楚地证明了

在引入较小量 W（0.5%~1%, 摩尔分数）时的有益作

用。W 促进了合成过程中形成岩盐相，但更重要的是

它促进了岩盐相在颗粒表面偏析，从而有效地稳定材

料。理论计算表明，尽管 W 的引入几乎不影响 LiNiO2

的主体能量（图 6a），但它降低了（110）岩盐表面的

能量。相较于 LiNiO2 的 245 mAh·g-1 的放电容量，

W-LNO 的初始放电比容量略低，其 dQ/dV 曲线并没

有显著改变形状；但是值得注意的是它在 100 次循环

后显示了 210 mAh·g-1 的容量（相较于 LiNiO2 的 74%，

W-LNO 容量保留率为 90%），经过 1000 次循环后容量为

145 mAh·g-1[75]。稳定的表面同样赋予更高的热稳定性，

并且在循环后没有观察到颗粒的降解。重要的是，同

样的策略也改进了 NCM 材料的性能。 
早期的研究认为 W6+是 W 最稳定的氧化态，W6+

离子半径和 Ni3+接近，认为 LiNiO2中 W6+掺杂进入 TM
位点取代 Ni。然而 W 对富镍正极材料结构稳定性和

电化学性能提升的机制仍存在争议。部分观点认为：

为达到电荷平衡，W6+替代 Ni 将造成许多缺陷和结构

扭曲，从能量最小化而言不太可能。Geng 等人[76]通过

前驱体沉淀过程和锂化煅烧过程引入 W，合成了 W 掺

杂的 LiNiO2，结构和电子电子显微镜图谱分析发现 W
以无定型 LixWyOz 相分布在一次颗粒和二次颗粒表

面。无论在前驱体沉淀阶段还是锂化煅烧阶段加入W，

W 都不能进入 LiNiO2 晶格并取代 Ni 或 Li。合成过程

中引入 W 可显著抑制一次晶粒生长（图 6b, 6c）。其

认为提升电性能的原因为在二次颗粒和一次晶粒表面

上的非晶态 LixWyOz 作为涂层，抑制了合成过程中一

次颗粒生长，缓解了二次颗粒的微裂纹。 
已报道作为阳离子掺杂剂的其他元素包括 Cu[77]、

Ce[77]、Ga[78-82]、Y、Sb[83-84]、Zn[85]、In、Tl[81]、Ta[86]、 
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图 6  2%W 掺杂 LiNiO2 的 HRTEM 照片及对应区域的傅里叶滤波图像，未掺杂 LiNiO2 及 1%W 掺杂 LiNiO2 的 SEM 形貌 

Fig.6  HRTEM image of 2%W doped LiNiO2 and corresponding Fourier-filtered images for region Ⅰ and region Ⅱ (a); SEM  

morphologies of undoped LiNiO2 (b) and 1%W doped LiNiO2 (c)[77] 

 
Nb[86-88]、Sb[86]等。值得注意的是，与引入 Zr、W 后抑

制一次晶粒类似，前驱体锂化过程引入 Sb、Nb、Mo、
Ta 等可以细化一次晶粒尺寸，改变一次晶粒间边界网

络扩展，从而阻止微裂纹形成，进而在不同程度提升电

化学性能。同时与 Zr、W 引入会形成阳离子有序交换

相同，主流的观点认为 Sb、Nb、Mo、Ta 等高价元素

引入富镍正极同样会形成阳离子占位有序交换[86]。相

较于引入 Ti 和 Mg 等低价态元素不会导致形成阳离子

占位有序互换，引入氧化态高于 3+的离子取代 Ni3+，

会形成 Ni2+以保持电荷中性，进而形成的较高量的 Ni2+

促进了 Ni 离子向 Li 的迁移。同时理论计算表明，相较

于无阳离子占位有序交换的常规结构，Li 层中 TM 离

子有序排布对 Li 扩散的能垒增加量较小。此与 TM 离

子随机占据锂层时的阳离子占位无序交换不同，TM 离

子在锂层迁移将受阻。同时，Li 层中 TM 离子有序分

布也可降低从结构中去脱出锂离子所需的能量。 
3.8  多元素及阴离子掺杂 

阴离子掺杂是另一种通过用其他阴离子掺杂剂取

代 O2-与过渡金属离子形成更强化学键来稳定富镍正极

结构的掺杂。在各种选择中，F-掺杂在许多研究中经常

被采用，由于 F-的电负性值高于 O2-，TM-F 键的结合

能高于 TM-O。通过 DFT 计算，研究了 F 掺杂对 LNO
正极电化学性能的影响，结果表明，F 掺杂对氧化还原

电位、离子导电性、晶格畸变和脱锂时的镍迁移具有正

影响，但对 Li/Ni 交换只有负影响[89]。Li 等[90]使用 1%
的 F 掺杂剂促进 LiNi0.85Co0.075Mn0.075O2 中相邻的 Li 和
Ni 交换它们的位置，形成更稳定的卤化物局部八面体。

Kim等[91]从原子的角度研究了 F-掺杂NCM正极材料超

长循环寿命的起源。由于 F 掺杂引起的阳离子有序化，

成分梯度 Li[Ni0.80Co0.05Mn0.15]O2（GC80）的 F 掺杂能

够实现超长电池寿命（8000 次循环后保持 78%的容

量）。这项研究揭示了 F-掺杂的 NCM 材料将诱导形成

2ahex×2ahex×chex 超晶格的有序结构。其他阴离子如

Br-[92]、Cl-[93]、PO4
3-[94]、和 BO3

3-[95]也被证明能有效提

高富镍层状氧化物的循环性能。 
除了单一阳离子或阴离子的单掺杂，掺杂 2 种（或

更多）类型的阳离子或阳离子和阴离子可以在稳定富

镍层状氧化物的结构和界面方面提供协同效应，从而

进一步提高其稳定性和电化学性能。Ghorbanzadeh 等[96]

通过掺杂形成 Li1−xNax(Ni0.6CO0.2Mn0.2−yNby)O2，研究

发现在层状复合物中，Li+和 Mn4+离子分别被较大的

Na+和 Nb5+离子取代。Na 的取代导致层间距的增加以

a b 

c 

2 µm 

2 µm 

5 µm 
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及锂离子的更好迁移，导致活化能降低，提高其速率

性能。此外，通过 Nb 的取代，电子浓度增加，极化

降低。这防止了循环过程中电荷转移引起的阻抗增加，

并导致循环稳定性。Park 等[97]研究了 Na+/Al3+双掺杂

对 LiNi0.88Co0.08Mn0.04O2 的协同效应，同样，由于大半

径的 Na+插入 Li 平板，Na+在 Li 层中起到柱离子的作

用，此外，Al3+插层在 TM 位点。Al 的电负性低于 TMs
（镍、钴和锰）。因此，Al–O 键的能量高于 TM–O 键

的能量，导致 TM 位点的减少。这种掺杂方法导致正

极材料中的阳离子混合程度较低，并抑制了相变，

Na+/Al3+双掺杂的协同效应稳定了有序结构。其他，如：

K+-Ti4+[98]、Zr4+-F–[99]、Mn4+-PO4
3–[100]以及三元素掺杂

Mg-Al-B[101]等也表现出协同的作用。表 1 总结了最近

富镍正极中一些有代表性的掺杂剂性能。 
3.9  掺杂元素占位及影响规律 

显然，较难通过单个掺杂元素获得诸多元素的所

有特性。通过优选的多元素组合引入是最大化提升

LiNiO2 性能的可行方案。同时，根据上述典型元素的

作用规律，可以推断下列趋势。(1) 对于尺寸较小的

阳离子，如 Al、Co，一定程度仅可掺杂进入镍位，并

且在很小的掺杂量下即容易出现不均匀掺杂（团簇）。

(2) 对于具有更小的离子尺寸和更高的价态的阳离子

（如 Mn），其倾向于形成不均匀掺杂（团簇），并导

致 Li 迁移到 Ni 位。(3) 对于与 Li+半径相接近的稍微

较大的阳离子（Zr 和 Mg），其可一定程度同时进入

Li 和 Ni 位，促使其很容易掺杂进入晶体中。(4) 对于

较大尺寸且元素价态≤3 的阳离子（Mg、Cu），其倾

向于掺杂进入 Li 位。(5)对于离子半径大于 Ni3+并具有

较高的价态的阳离子（如 W、Zr、Ti），会因为补偿电

荷形成 Ni2+，并有趋势使 Li 位于 Ni 位上，将掺杂剂

/Ni2+位于 Li 位。这最终将导致岩盐结构的形成。 

4  结果与展望 

正如上述讨论，许多元素已被用作掺杂改性 LiNiO2

或富镍正极材料，以提高材料稳定性，尽管它们大多

都能提高材料的稳定性或循环寿命，但从商业化观点

来讲，因改性富镍正极材料的性能提升需要考虑成本

及元素丰度等因素，廉价而丰富的元素（例如 Al、
Mg、Ti、Mn、Zr）可能是首选，而价格昂贵元素（例

如 Ga、Bi、Rh、Ru、Y 等）可能只用于基础研究，

不适于向市场推广。 
此外，基于能量密度考虑，原子质量远远大于 Ni

的元素不适合大量掺杂，因为掺杂这些元素会降低掺

杂富镍正极材料的能量密度。另外，为减小废旧电池

材料处理的难度，有毒元素（例如 Ba，Bi，Cr 等）不

宜作为掺杂剂引入富镍正极材料。同时，许多掺杂剂

真正的作用尚不清楚。许多作者都将其性能的提高归

因于在表面形成的固溶体包覆效果作用，但未给出直

接的实验证据（HRTEM、SAED 等）。 
阻抗、Ni 溶解和电解液分解的变化与掺杂后材料

性能密切相关，但造成这些现象的原因尚不清楚。对

相变的抑制也有报道称与掺杂剂的影响有关，但两转

变相间的相未被确定。此外，掺杂富镍正极的 CEI 组
成变化、带隙、阳离子有序性、缺陷浓度和电荷再分

布也需进行分析。现有的一些观点，通常是溶入晶格

的元素通过增强 M-O 键，从而提高晶格强度及降低锂

离子扩散能垒（例如 Al），有的元素因可占据镍位，

且具有较高的离子半径，能于极高的脱锂态提供柱效

应以稳定晶格结构（例如 Mg），或是通过电荷补偿引

入有序的锂镍混排增强晶格深脱锂态时的晶格结构稳

定性（例如 Zr），或是改变颗粒形态（例如 W，B）减

弱电解质对二次颗粒的侵蚀，但单一的改性很难解决

富镍材料存在的所有问题，因此使用混合元素掺杂具

有更好的电化学性能。 
然而，为了不降低电压平台和/或比容量，建议使

用尽可能较低掺杂量，认为需要进一步的研究确认最

佳单元素/多元素组合及其最佳掺杂量。这可能是进一

步提升富镍材料性能的解决方案。 
 

表 1  常见掺杂元素性能比较 

Table 1  Performance comparison of common doped elements 

Doping 
element Composition Testing condition Capacity of pristine Ni-rich cathode 

materials/mAh·g−1 
Capacity of doped Ni-rich 
cathode materials/mAh·g−1 References

Al LiNi0.9Co0.08Mn0.02O2 0.1 C, 2.8-4.3 V 210 (initial) 67.9% (200 cycles) ~207 (initial) 82.1%  
(200 cycles) [102] 

Mg LiNi0.85Co0.11Mn0.05O2 0.1 C, 3.0-4.3 V 201 (initial) 72.1% (80 cycles) 196 (initial) 85.95% 
(80 cycles) [103] 

Ti LiNi0.9Co0.1O2 0.2 C, 2.8-4.3 V 65.41% (100 cycles) 89.84% (100 cycles) [104] 

Zr LiNi0.6Co0.2Mn0.2O2 0.1 C, 3-4.3 V 189 (initial) 69.7% (100 cycles) 184 (initial) 97.9% 
(100 cycles) [105] 

W LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2 1 C, 2.8-4.5 V 206 (initial) 85% (100 cycles) 204 (initial) 92.1% 
(100 cycles) [106] 
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Abstract: Nickel-rich layered oxides have become the preferred cathodes for high-energy-density Li-ion batteries due to their relatively 

high specific capacity. Further increasing the Ni content, the material properties tend to be LiNiO2, and the electrochemical and structural 

stability deteriorate. Lattice element doping is an effective strategy to improve the stability of LiNiO2. Clarifying the structure of LiNiO2 

cathode material and clarifying the influence and regularity of doping elements on it is of great significance for the development of 

nickel-rich cathode materials with Ni content greater than 90%. In this paper, the structure of LiNiO2 material and the stability problems it 

faces were firstly introduced. Then, the influences and laws of typical doping elements such as Co, Mn, Al, Mg, Ti, Zr, and W on LiNiO2 

were reviewed, and anionic and multi-element doping and potential doping elements were discussed. This paper aims to provide a new 

perspective on LiNiO2 doping with a view to developing high-capacity stable Ni-rich cathode materials for power batteries by more 

efficient doping schemes.  
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