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摘  要：为合成高性能富镍正极，需采用较优的煅烧温度、煅烧时间、降温程序等锂化特定形态的氢氧化物前驱       

体，以可控形成具有较优晶体结构及晶粒形态的正极材料。然而，由于煅烧过程涉及参数多且变化范围大，合理设计

制备具有理想结构和形态的富镍正极所需煅烧工艺仍然具有挑战性。为此，需深入理解前驱体和锂盐高温煅烧为正极

过程的物相、结构、形貌等的演变方式及形成规律，以为富镍正极煅烧工艺设计及材料定向调控提供参考。本文首先

介绍了前驱体高温锂化过程物相、结构演变及反应机制，包括从热力学相平衡角度简要分析的相组成变化、基于原位

测试及理论计算分析的前驱体锂化过程反应机制及物相演变以及降温过程发生的显著影响富镍正极材料性能的表面重

构现象。其次，介绍了前驱体锂化过程的形貌影响因素及演变方式。最后，对富镍正极煅烧过程面临的问题进行了探

讨。本文系统总结了前驱体煅烧过程结构演变及调控规律，以期为相关专业人员开发富镍正极提供参考。  
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富镍层状氧化物正极材料具有较高能量密度及安全

性、低成本等优点而备受关注。然而，随着镍含量增   

加，晶胞中大量 Ni
2+会迁移至锂层的八面体锂位，使阳

离子混排程度增加[1-4]。此外，充电至 4.2 V 以上高电压

时，富镍正极材料容易产生裂纹和气体，影响材料的结

构稳定性和安全性[5-7]。虽然元素掺杂[8-10]、表面包覆[11-12]

等一定程度改善了材料的电化学性能，但上述改性策略

对性能的提升需建立在具有较好本征电化学性能的原始

材料基础上。 

总体而言，富镍正极的性能由物相及晶格结构、形

貌（颗粒大小、形状、尺寸分布）和表面性质等决定[13-15]。

为了制备具有较优性能的富镍正极，除了需合成具有较

优晶粒组装方式及粒度分布的前驱体外，需对前驱体和

锂盐混合物的煅烧过程的升温程序、温度、时间、冷却

程序及气氛等进行调控，以获得理想的结构和形态[16-19]。

然而，由于煅烧涉及参数多且变化范围大，合理设计制

备具有理想结构和形态的富镍正极所需煅烧工艺仍然具

有挑战性，当前仍然依靠大量实验优化其煅烧工艺。为

此，需深入理解前驱体和锂盐高温煅烧过程的物相、结

构、形貌等的演变方式及形成规律，以为富镍正极煅烧

工艺设计及晶体结构调控提供参考。然而，关于富镍正

极前驱体高温锂化过程所涉反应机制、物相演变、显著

影响性能的主体阳离子有序、表面重构、形貌变化等尚

无文献进行系统的介绍。 

本文首先从热力学相平衡角度简要介绍了富镍正极

前驱体锂化过程的相组成变化；其次，介绍了基于原位

测试及理论计算分析的前驱体锂化过程的反应机制、物

相演变等；然后，介绍了显著影响富镍正极材料性能的

表面重构现象，并阐述了导致表面重构现象的原因；随

后，介绍了前驱体锂化过程的形貌影响因素及演变方式；
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最后，对富镍正极煅烧过程面临的问题进行了探讨。 

1  前驱体锂化过程物相、结构演变及反应

机制 

1.1  热力学相平衡简析  

合成具有较好电化学性能的富镍正极材料，需对煅

烧过程进行精确控制，其主要原因之一是较高镍含量的

富镍正极材料存在不同嵌锂量的中间相，中间相存在使

锂化产物变得复杂[20]。以 LiNiO2 为例，中间相的形成可

用 Li2O-TMO-O2 相图予以说明。图 1 为 Das 等人[21]通过

第一性原理计算的 Li2O-NiO-O2 热力学相平衡组成图。

由于 LiNiO2 通常通过将 NiO 同时锂化和氧化得到，合

成过程沿着相图的合成线移动。在较低 Li 含量时

（Li1-zNi1+zO2 的化学计量比满足 z＞0.38（或以表示的组

成的化学计量比满足 n＜0.31）），形成的固溶体为典型

的 NiO 岩盐结构，Li 和 Ni 占据 4a 位点（图 1）。当达

到较高的 Li/Ni 比（z≤0.38 或 n≥0.31）和足够数量的

Ni
2+氧化为 Ni

3+时，材料结构由岩盐相变为层状相，Li  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  600 K 及 1 个标准大气压下 NiO-LiNiO2-NiO2相组成图，顶

部为 LiNiO2的晶体结构示意图 

Fig.1  NiO-LiNiO2-NiO2 phase diagram at 10
5
 Pa and 600 K and the 

crystal structure of layered LiNiO2 shown on top
[21-22]

 

层与 Ni 层沿六方相的[001]晶带轴（或立方相的[111]晶

带轴）交替排列。除了化学计量比的偏差，氧化学势的

任何变化（过高或过低的氧化环境）亦可以使反应平衡

向形成有缺陷的 LiNiO2的方向移动。再者，LiNiO2在其

原始状态不稳定，在较高温度或较长时间煅烧下，材料

不稳性使其易按照下列反应式进行分解[22]，导致晶格氧

损失并形成岩盐相。因此，从目前文献报道来看，较难

制备真正满足化学计量比的 LiNiO2 或富镍正极材料

（LiNixMnyCo1-x-yO2，x＞0.9）。 

2 1 1 2 2 2

1 1 1
LiNiO Li Ni O + Li O+ O

1 1 2(1 )
z z

z z z
 

  
（1） 

由于高温条件下富镍正极材料结构不稳定造成的无

序岩盐相为非电化学活性相，其易阻塞 Li 离子扩散通

道，抑制循环过程中锂离子的可逆脱嵌，导致材料表面

极化增加，材料电化学性能降低[13,23-24]。为此，Kim 等

人[25]通过干法包覆的方法在 LiNi0.91Mn0.03Co0.06O2 表面

引入 Co
3+，以抑制高温煅烧过程无序岩盐相的形成，并

比较了其与未改性样品（体相为非化学计量比的层状 

相，表面为无序岩盐相）的电化学性能的差异。结果表

明，在 30 ℃、0.5 C 和 2.7~4.25 V 条件下 300 次循环后，

引入 Co
3+的材料具有更好的容量保持率（85%），高于

原样的容量保持率（56%）。 

1.2  升温过程的物相演变 

在煅烧氢氧化物前驱体和氢氧化锂混合物的过程中，

混合物首先形成无序岩盐结构的立方相中间体，再随着

Li 及 O 的嵌入最终形成六方层状富镍正极材料[22,26-30]。

诸多相转变使过程所涉及物相演变相对复杂。根据过程

呈现的物相差异，可将整个过程随着温度增加而分为 3

个不同的反应阶段[27,29,31]。 

在第 1 阶段（一般认为此阶段温度低于 250 ℃），氢

氧化物前驱体和锂盐的混合物的相未发生明显变化，且

相应混合物 XRD 衍射峰无新相的衍射峰出现。但由于

LiOH·H 2 O 的脱水温度大约在 100  ℃，在此阶段

LiOH·H2O 会发生脱水反应[30]（图 2a），形成晶粒尺寸

更加细小的无水 LiOH。对氢氧化物前驱体而言，即使

温度低于 250 ℃，Co
2+和 Mn

2+已经可发生较大程度的氧

化（图 2b 和 2c），(Co
2+

)(OH)6 和(Mn
2+

)(OH)6 八面体转

变为(Co
3+

)O6 和(Mn
4+

)O6 八面体。在此过程中，质子（H
+）

在 O2 存在下从晶格脱离，从而在相邻 TM 层之间产生空

位（Vo）（如图 3a 中的步骤 1 所示）。随着反应的进

行，1 个(Co
3+

)O6 八面体由于失去 2 个质子而携带 1 个负

电荷，从而导致初始氢氧化物框架不稳定。因此，Li
+

离子会填补(Co
3+

)O6 八面体周围的空位来平衡电荷（如

图 3 a 中 的 步 骤 2 所 示 ） ， 从 而 形 成 中 间 相

(Ni
2+

)(OH)2−α(Co
3+

/Mn
4+

)(OLi)α。与(Co
3+

)O6 八面体相反， 
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图 2  Ni0.8Mn0.1Co0.1(OH)2和 LiOH·H2O 及其混合物的热重曲线；氢氧化物和锂盐前驱体煅烧过程的 Co、Mn 及 Ni 的 K 边的 XANES 光

谱；氢氧化物和锂盐前驱体煅烧过程的的高温原位 XRD 图谱；升温过程(003)和(104)峰积分强度的变化过程 

Fig.2  Thermogravimetry curves of Ni0.8Mn0.1Co0.1(OH)2, LiOH·H2O and corresponding mixture (a)
[30]

; XANES spectra of Co K-edge (b), Mn 

K-edge (c) and Ni K-edge (d) for the precursor during the in situ calcination
[26]

; temperature-resolved in situ synchrotron XRD patterns (e) 

and evolution of integrated intensities of (003) and (104) peaks (f) during precursor calcination
[26,41]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  前驱体煅烧过程氢氧化物到层状正极的晶体局域结构演变示意图；0.15~0.35 nm 范围的原位 PDF 图以及对应的 TM-O 与 TM-TM

峰位置和二者的积分强度；从氢氧化物前驱体到正极转变示意图及过程中间体所涉及原子重排、层间滑移以及 Li/Ni 混排 

Fig.3  Schematic diagram of local crystal structure evolution from hydroxide to layered cathode during calcination (a); temperature-resolved in 

situ PDF patterns in 0.15-0.35 nm with corresponding positions and integrated intensity of TM-O and TM-TM peaks (b); schematic of the 

transformation from layered hydroxide precursor to layered oxides and the atomic rearrangement, interlayer gliding and Li/Ni mixing in 

the intermediate (c-d)
[26]
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(Mn
4+

)O6 八面体呈电中性，其形成不会导致 Li
+的嵌入。

由于此阶段形成的中间相(Ni
2+

)(OH)2−α(Co
3+

/Mn
4+

)(OLi)α

具有与初始氢氧化物相同的结构框架，因此在此阶段氢

氧化物前驱体的层状结构（P-3m1）仍然保持良好（图

2e）。但是受(Co
2+

)(OH)6 和(Mn
2+

)(OH)6 八面体氧化为

(Co
3+

)O6 和(Mn
4+

)O6 八面体影响，晶格中 TM−O 平均键

长缩短（图 3b），晶胞体积收缩，相应衍射峰发生偏    

移（图 2e）。 

在第 2 阶段（一般认为此阶段温度在 250~500 ℃区

间），Ni
2+持续发生氧化（图 2d），并发生较为明显的

嵌锂反应，从而导致相组成发生显著变化。在约 275 ℃

时，氢氧化物前驱体会发生部分分解反应，造成约 15%

的质量损失（图 2a）。由于 Co
2+和 Mn

2+在第 1 阶段已

经几乎完全氧化，并通过 Li
+
/H

+交换未产生明显质量损

失，所以此阶段的质量损失主要是由于 Ni(OH)6 八面体

分解产生 H2O（如图 3a 中的步骤 3 所示）。H2O 的生成

使质子和 OH
−从 Ni(OH)6 八面体上解离，从而形成不对

称的(Ni
2+

)O6−β八面体，并在相应八面体附近形成空位。

由于富镍组成体系中 Ni 含量较高，导致空位较多，从而

使在锂源存在的情况下此阶段 Li 快速嵌入，以稳定层状

框架。由于此阶段嵌入的 Li 量相对较大，混合物的相发

生较大变化（图 2e）。混合物的衍射峰中关于氢氧化物

前驱体的衍射峰迅速消失，并在 250 ℃时开始出现层状氧

化物中间相的(104)L 峰。随着此阶段温度持续增加，Li

嵌入量快速增加，进而使(104)L 峰强度迅速增强，到

500 ℃时由于大量 Li 的嵌入导致 I(104)增加量已占据全部

的 88%（图 2f）。同时，在 400 ℃时开始出现六方层状

结构（R-3m）的(003)L峰。然而，由于 Ni 含量较高，上

述解离引起的空位含量较高，从而使此时晶体结构状态

仍然为亚稳态，导致 NiO6-β八面体中的 Ni
2+易于迁移。

理论计算亦表明 Ni
2+从八面体位迁移至四面体位再至八

面体位（o-t-o 路径）活化能势垒值为 0.57 eV，与 Li 迁

移的理论值（0.357~0.523 eV）相当。因此，Ni
2+倾向于

迁移到 Li 层。同时，一些 Li 也会进入 Ni 位点（如图

3a 中的步骤 4 所示），导致此阶段形成的层状结构的混

排严重， I(003)L/I(104)L 比值较低，即形成中间相

(Ni
2+

/Ni
3+

/Li
+
)(OLi

+
/Ni

2+
/Vo)2−α(Co

3+
/Mn

4+
)(OLi

+
)α，其中

每个 Co
3+和 Mn

4+离子与 6 个 O 原子成键，而 OH
−的解

离导致形成(Ni
2+

)O6−β，从而使 TMO6 八面体的对称性突

然下降（如图 3b 中 TM-O 峰展宽所示）。 

此阶段与采用乙酸盐前驱体锂化煅烧形成富镍正极

材料的过程不同[32]，锂嵌入氢氧化物前驱体的过程更可

能仅使相邻的 TM 层之间仅发生层间滑移（图 3d），而

不显著改变层状结构，从而使氢氧化物及中间体的层状

结构在整个合成过程中并不发生较大变化（图 3c）。该

层间滑移与富镍正极材料电化学嵌锂过程中经常观察到

的拓扑相转变过程类似。 

在第 3 阶段（一般认为此阶段大于 500 ℃时），随

着温度进一步升高，Li 嵌入速度降低，但 Ni
2+继续迅速

被氧化，不对称(Ni
2+

)O6−β 八面体转变为对称的(Ni
3+

)O6

八面体（图 3a 中的步骤 5）。由于 Ni
3+（0.056 nm）的

半径比 Li
+（0.076 nm）小得多，使其易于从 Li 层中偏

析（图 3a 中的步骤 6）进入过渡金属层，形成八面体内

Li/Ni 混 排 程 度 降 低 的 六 方 层 状 结 构

(Ni
2+

/Ni
3+

)(OLi
+
)2−α(Co

3+
/Mn

4+
)(OLi

+
)α，表现为材料的

Li/Ni 有序性增加。 

总之，随着氢氧化物前驱体高温锂化煅烧过程的进

行，基本单元（即八面体）内部的局部有序和对称性发

生了变化。首先(Co/Mn)(OH)6 八面体内 Co 和 Mn 的优

先氧化，OH
−从 Ni(OH)6 八面体中解离，形成不对称的

NiO6−β八面体，最后 NiO6−β八面体氧化并发生对称性重

建形成 NiO6 八面体。Co 和 Mn 优先氧化使前驱体在不

破坏层状结构的情况下，从氢氧化物到氧化物的过程发

生类似拓扑相变化的相转变。NiO6 八面体的对称性破坏

和重建对反应路径及其相关的 Li/Ni 混排及有序化过程

起着至关重要的作用。由于 Ni
2+迁移的活化能非常低，

NiO6 八面体的对称性易破坏。为此，可以推断可通过抑

制 Ni(OH)6 八面体的分解，或使 Ni(OH)6 像 Co(OH)6 一

样氧化，以减缓或避免在 250 ℃左右最初相转变过程的

Li/Ni 混排。因此，通过强氧化环境或掺杂来降低 Ni(OH)6

八面体氧化的能垒，实现在较低的温度下获得无 Li/Ni

混排的富 Ni 层状氧化物。 

由于煅烧过程对称破坏和重建导致的阳离子有序/

无序化对富镍正极材料电化学性能有显著影响[33-37]。相

较于有序化程度较高的富镍正极，Li/Ni 混排严重的材料

的 Li 层中反位 Ni
2+含量更高，使得 Li 层中可脱出 Li

+

含量及嵌入位点减少，材料容量降低[35,38-40]。此外，相

比于 Li
+大的离子半径，Ni

2+半径较小，从而使得锂层层

间距减小，Li
+扩散需要克服更高的能垒，Li

+扩散能力下

降，材料容量及倍率性能降低。Duan 等人[36]研究了阳离

子有序化对富镍正极材料 LiNi0.7Mn0.15Co0.15O2 性能的影

响。研究发现，相较于阳离子混排程度更高的材料   

（156 mAh·g
-1），通过优化煅烧工艺后的具有高度有序

化的材料显示出较好的放电比容量 189 mAh·g
-1，表明阳

离子混排对材料电化学性能具有较大影响。 

1.3  降温过程引发的表面重塑 

在相对较优的温度下保温一定时间后，具有一定程

度 Li/Ni 阳离子有序性的富镍正极材料已基本形成。然

而，在从保温温度降至室温的过程中，伴随着材料整体

阳离子有序性进一步提升，颗粒表界面区域晶格内元素
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价态以及晶粒表面物相种类会发生变化[42]。具体表现

为：随着温度的降低，残余碳酸 Li 含量增加，二次颗粒

外围晶粒表界面区域形成缺锂相[36,41,43-45]。一般而言，

在满足化学计量系数配比的条件下煅烧材料时，优化煅

烧温度并保温一定时长可使前驱体 Li 盐分解殆尽并嵌

入晶格，材料表面应无额外的含 Li 物质残留。然而，通

过原位 XRD 追踪发现：当降温至 Li2CO3的熔点（723 ℃）

以下时，晶粒表界面区域晶格的 Li 会持续从材料内部析

出，在颗粒表面形成一定量的 Li2CO3（图 4a），且 Li2CO3

含量随着温度持续降低而进一步增加（图 4b）[45]。同时，

残余 Li2CO3 含量的变化量在不同降温区间存在较大差

异，在 723~350 ℃区间其增加量占整体增加量的占比最

大，350 ℃以下的温度区间其增加量占整体增加量较少

（即在 350 ℃以下 Li2CO3 含量基本保持不变）（图    

4b）[45]。再者，虽然材料内占据 Li 位的 Ni 含量随着温

度降低而降低，但降温结束后二次颗粒外围晶粒的表界

面形成了明显的缺锂相层（贫锂的含 Li/Ni 混排的层状

结构）。上述 Li2CO3 残余含量的增加及表界面区域贫

Li相的形成即为富镍正极冷却过程中常会发生的表面重

构现象[36,41,43-47]。 

高温固相反应过程气-固两相相互作用导致的晶格

内 Li/O 损失被认为是降温过程富镍正极发生表面重构

现象的主要原因。在较高的温度下（600~850 ℃）煅烧

富镍正极时，晶格中的 Li 往往高度活跃且可移动性较

强，并倾向于从晶格向外扩散。同时扩散到晶格外的 Li

亦倾向于向晶格内反向扩散，以到达热力学平衡态[45]。

在 Li2CO3 熔点以上温度进行适宜时长的煅烧时，从晶格

内脱出的 Li 并未及时固化或损耗，其可再度进入晶格，

从而使此时煅烧产物中并无 Li2CO3 形成。然而，随着温

度继续降低（特别是当温度降至 Li2CO3 熔点以下时），

由晶格内扩散到材料外表面的 Li 会固化而在颗粒表面

形成固体 Li2CO3。在无法从表面获得额外的 Li 源以补

偿 Li 损失的情况下，晶粒表界面区域的 Li 含量未及时

饱和，从而在晶粒表界面区域形成缺 Li 相结构（图 4c）。

随着表界面区域 Li 通过上述步骤持续从晶格脱出，在表

界面区域和近表界面区域形成 Li 浓度差。在 Li 浓度梯

度的驱动下，近表面区域 Li 不断向晶格外迁移，进而扩

大晶粒表界面层的缺 Li 相区域范围，并在表面形成了

Li2CO3。同时，由于温度越高 Li 的活跃性及可移动性越

强，故单位温度下 Li2CO3 的增加量在 723 ℃→350 ℃降 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  自然冷却降温过程高镍正极材料在不同衍射角范围的原位 XRD 图谱；自然冷却及淬火冷却过程 Li 位 Ni
3+及 Li2CO3含量的变化；

冷却过程晶粒主体及表面结构变化示意图；由热驱动的气固相互作用导致的表面重构示意图 

Fig.4  Temperature-resolved in situ XRD patterns recorded during the slow cooling process (a); evolution of the percentage of Ni at 3b site and 

Li2CO3 as a function of temperature (b); evolution of a primary particle after cooling (c); schematic illustration of the surface 

reconstruction in the near-surface region due to thermal driven solid-gas interaction (d)
[45]
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温区随着温度降低而降低。温度小于 350 ℃时，Li2CO3

的增加基本为零，可能是此区间温度降低，Li 活跃性及

可移动性大大降低，进而使 Li 无法在脱出。再者，由于

缺锂层中 O 的损失，表层中部分 Ni
3+被还原为 Ni

2+。 

同时，Li 从晶格脱出的微观机理可用 CO2 吸附机制

来解释。由于材料表面的 MO6（M=Li 和过渡金属）八

面体对称性易于被破坏，从而形成一些 O 空位，导致固

/气界面反应活性高。空气中 CO2 分子易以 2 种方式吸附

在固/气界面处暴露的 Li
+离子上（如图 4d 所示）。一种

是，由于路易斯酸的性质，CO2 分子中的 O 原子直接与

Li
+离子配位，然后外部的 O2 分子攻击 CO2 中活化的 C

原子。另一种是，由于 O 原子的电负性，CO2中 C 原子

直接攻击 LiOx多面体的 O 原子。由于以上作用机制，表

面的 Li
+离子将从层状氧化物中脱出，形成 Li2CO3。同

时，在晶粒表界面区域由内向外的 Li
+浓度梯度的驱动

下，在温度较高的情况下，晶粒内部（近表面区域）的

Li
+离子持续快速脱出，最终在近表面区域形成缺 Li  

层。以 LiNi0.55Ni0.15Co0.15Mn0.15O2 为例，整个表面重建过

程可通过以下反应来解释[48]。 

1 0.55 0.15 0.15 0.15 2 2

1- 0.55- 0.15+ 0.15 0.15 2 / 2 /2

2 3 2

Li Ni(III) Ni(II) Co Mn O / 2CO (g)

Li Ni(III) Ni(II) Co Mn O (s)

/ 2Li CO (s) O (g)

x y y x y

x

x

 

 





（2） 

由于表面重构形成 Li2CO3 和较多 Ni
2+的缺 Li 层，

表面重构的发生对富镍正极的电化学性能会产生不利影

响[49]。电化学惰性 Li2CO3 不仅会直接导致表面阻抗的增

加，还会在首圈循环中释放 CO/CO2，从而部分破坏导

电添加剂和活性正极材料之间的有效电接触[50-52]。Bi 等

人[53]制备了 Li2CO3 包覆的 LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2 材料，以

研究Li2CO3对材料电性能的影响。结果表明：0.1 C 下，原

始LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2材料的初始放电容量为192.5 mAh·g
-1，

而 Li2CO3 包 覆 的 LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2 的 容 量 仅 为    

170.5 mA·g
-1。1 C 下 200 次循环后，相较于原始样品的

87.2%的容量保持率，Li2CO3 包覆的材料的容量仅为初

始值的 37.1%。此外，Ni
2+的存在会加剧 Li/Ni 混排，诱

导材料表面无序岩盐相的形成，从而使得材料电化学性

能迅速衰退。Wu 等人[54]通过 EIS 和 PITT 测试研究了表

面无序岩盐相对 LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2 的影响，发现该无序

岩盐相层会加剧材料表面阻抗的增长及弛豫现象，阻碍

充放电过程中 Li 离子的扩散，在 0.2 C 和 1 C 下 100 次

循环后材料的容量保持率分别为 72.00%和 69.02%。虽

然由表面 MO6 多面体对称性破坏诱导的表面重构现象

不可避免，但由于其起源于具有较高化学活性的原子层

的直接暴露于空气中，故可以通过掺杂电化学非活性阳

离子（例如 Ti
4+）或包覆层来抑制表面重构[41,55-59]。由

于 Li2CO3 的形成是由 Li 在高温下向晶格外迁移所   

致，因此可通过缩短降温过程时间来抑制表面重构现 

象。例如，以淬火冷却（200 ℃）降温的方式合成的富

镍正极材料的残锂含量更低、表面缺 Li 层更少、电化学

性能更佳[45]。 

2  煅烧过程的形貌演变 

在前驱体高温锂化煅烧过程中，除了物相及晶体结

构发生变化，颗粒及晶粒的形貌亦会发生显著变化。通

常，前驱体二次颗粒由片状一次晶粒堆积而成，而一次

晶粒常包含多个亚晶粒，且一次晶粒间含有大量的孔隙

结构。在升温过程中，前驱体和中间体晶粒间的大量孔

隙逐步消失，形成的正极孔隙少，晶粒堆积密实；晶粒

尺寸先减小后增加，且晶粒尺寸增加阶段主要发生在较

高的温度区间[31]。一次晶粒先变小主要是在低温预烧

（例如 500 ℃）结束后氢氧化物前驱体变为中间岩盐相，

并伴随着长程有序性降低所致。晶粒在继续升高温度的

过程进一步增长主要是锂化导致的体积膨胀以及烧结导

致的小晶粒熔融长大为大晶粒所致。前驱体形貌演变过

程及最终正极的形貌受到煅烧条件（温度高低、煅烧时

长）、前驱体晶粒的形态（包括晶粒大小、堆积方式）

及引入掺杂剂种类和量影响。 

Wang 等人[31]通过介尺度模拟计算和实验研究证实

了增加煅烧温度将显著增大晶粒的尺寸（图 5）。煅烧过

程中，前驱体的片状晶粒逐渐变为粒径逐渐增大的等轴

状晶粒，晶粒间孔隙减少。同时，煅烧的温度越高，晶

粒的尺寸越大；晶粒在高温区的熔融生长程度远大于在

低温区的熔融生长程度。 

相较于无序前驱体，晶粒径向有序性较好的前驱  

体（晶粒在二次颗粒的径向方向具有较大的尺寸）的形

貌及组装方式往往较好被中间体和最终正极所继承，其

锂化正极具有较无序前驱体锂化正极更小的晶粒尺   

寸[60-62]。这主要是前驱体特殊结构抑制了氢氧化物前驱

体一次晶粒在锂化过程的熔融长大及粗化。采用相对较

低的温度[63]、引入一定数量的阻碍基质原子扩散的元 

素[64]或引入可改变晶面表面能的元素（B,Ta 等）[65-67]，

可强化上述晶粒粗化抑制效应和对径向有序前驱体继承

性。Kim 等人[68]通过原位 XRD 和 TEM 分析径向有序正极

煅烧过程晶粒尺寸及择优晶面的演变（图 6）。在 500 ℃

以上形成层状氧化物结构（R-3m）后，颗粒的晶体结构和

微观形态继续发生较大变化。随着 Li 嵌入，Li/Ni 混排会

导致中间体物相中形成超晶格，超晶格会随着温度增加

逐渐被去除。同时，虽然来源于前驱体的孪晶缺陷会随

着升温过程而逐渐降低，但该缺陷在 700 ℃保温 5 h 后

才被明显去除。随着温度升高，部分相邻亚晶粒会熔融

固化为单个晶粒，一次晶粒内亚晶粒数量明显减少，从 
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图 5  不同煅烧温度和时间下颗粒和晶粒的 SEM 照片；模拟计算的颗粒在相应煅烧状态下的形貌；在不同温度下实验测得和计算预测的

晶粒尺寸变化情况 

Fig.5  SEM images of samples at different calcining states (a); computationally simulated images of the particles at the corresponding   

calcining statuses (b); the change of the particle size obtained by experiment and computational simulation at the corresponding calcining 

states (c)
[31]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  径向有序前驱体锂化过程[100]晶带轴方向 SAED 花样及对应明场和高倍 TEM 照片 

Fig.6  [100]-zone SAED patterns (a) and corresponding bright-filed and high resolution TEM images (b) of the intermediate from radially 

oriented precursor
[68]

 

 

而使单个晶粒的尺寸在周向方向逐步增加到最终正极晶

粒的尺寸。在较低的（003）晶面表面能驱动下（引入掺

杂元素 B 后），煅烧过程部分相邻一次晶粒在径向方向

熔融固化，从而使晶粒在径向方向尺寸变长。周向方向

相邻亚晶粒以及径向方向晶粒熔融固化从而使包裹一次

晶粒的晶面发生变化。形成层状氧化物的初始阶段，晶
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粒进一步生长，(003)晶面逐渐变得直长，刻面台阶消 

失，而颗粒圆周切线方向的表面完全被晶粒的(104)晶面

所覆盖（图 6）。再者，由于晶粒发生生长，颗粒内部

晶粒被相邻一次晶粒的熔融而重塑和重新排列，因此由

杂乱堆积的晶粒间形成的孔隙逐渐消失，晶粒堆积变得

更加紧密。 

二次颗粒内部等轴状一次晶粒自由取向会导致颗粒

内 Li
+扩散路径长且曲折，不利于 Li

+的扩散，影响材料

的容量及倍率性能。相比较而言，细长一次晶粒由内向

外径向组装可形成由内向外的三维 Li
+扩散通道，Li

+直

接从中心扩散至表面而不跨过晶界[69-74]。此外，取向一

致的径向一次晶粒还能够促进循环过程中晶胞体积的均

匀膨胀和收缩，缓解由于晶胞各向异性体积变化产生的

晶间应力累积，抑制二次颗粒的粉化，提高放射状结构

材料的循环稳定性能和倍率性能[75-76]。Xu 等人[70]研究了

放 射 状 结 构 对 富 镍 正 极 材 料 LiNi0.8Co0.1Mn0.1O2

（RASC-NCM）电化学性能的影响。结果表明，在 5 C

电流密度下，RASC-NCM 显示出高的可逆放电比容量

（152.7 mAh·g
−1），而常规商业正极材料（一次晶粒为等

轴状且呈无序排布）容量仅为 128.6 mAh·g
−1。在 1 C 下

100 次循环后，相较于商业正极材料的 84.5%的容量保持

率，RASC-NCM 则显示出 95.5%的优异的容量保持率。 

总体而言，随着升温过程锂化的进行，与 Li/Ni 阳

离子混排和孪晶相应的晶体缺陷因晶体生长而逐渐去

除，使晶体趋向更好的层状结构。在较低(003)晶面表面

能的驱动下，氢氧化物前驱体中具有择优空间排布和晶

面取向的一次晶粒逐渐转变为径向取向的在(003)优势

晶面具有平直边的细长一次晶粒。为获得具有更好径向

有序性的富镍正极，需在能消除孪晶缺陷和 Li/Ni 混排

的较优的温度（时长）下煅烧有序性较好的前驱体，并

通过引入掺杂元素等方式诱导特定晶面表面能最小化，

以驱动相邻晶粒熔融产生(003)晶面刻面，促进一次晶粒

排布最大化径向有序化。 

3  总结与展望  

富镍正极材料的电化学性能受晶体的层状结构有序

性及晶粒形貌与组装方式的影响。为获得具有优异性能

的富镍正极材料，需降低不利于电化学性能的 Li/Ni 阳

离子混排，并调控一次晶粒择优生长取向及在二次球颗

粒内堆积的有序性。然而，受限于热力学相平衡组成及

煅烧过程八面体基元对称性破坏和重建导致的阳离子有

序/无序化反应路径，氢氧化物前驱体和锂盐的混合物煅

烧过程通常形成含较高 Li/Ni 阳离子混排的非平衡态中

间相，Li/Ni 阳离子混排不易彻底去除，导致最终正极中

阳离子混排较高。同时，在煅烧冷却降温过程中，气-

固两相相互作用导致晶格内 Li/O 损失，使晶粒表界面形

成不利于电化学性能的表界面贫 Li 相及残余 Li2CO3。

为此，增大降温速率、在表界面构建稳定的物相组成是

抑制 Li 析出的表面重构现象发生的有效方法。再者，在

煅烧过程的高温阶段，晶粒不可避免会发生熔融长大。

在有序前驱体煅烧为有序正极的过程中，较低的(003)晶

面表面能可驱动(003)晶面刻面，从而最大化径向有序

化。因此，为获得对电性能有利的径向有序晶粒形态，

除了采用较低的温度或引入抑制基质原子跨越晶界迁移

的掺杂元素外，可通过引入改变(003)、(012)、(014)晶面

能的元素，强化(003)晶面主导的刻面过程。虽然对煅烧

过程晶体结构与形貌变化规律以及形成机制进行了大量

的原位及非原位研究，并在一定程度提高了材料煅烧过

程调控的可控性，但由于富镍正极的晶格、表面特性、

形貌及电化学性能与煅烧过程诸多参数高度相关，合成

优异性能的材料仍然需建立在对煅烧温度、煅烧时间、

温升/温降程序及 Li 配比等参数组合的系统优化基础上。

然而，深入理解前驱体高温锂化过程结构演变及调控规

律无疑将有助于优化煅烧参数的范围及参数调整的方

向，提升富镍正极材料的开发效率。 
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Abstract: In order to synthesize high performance nickel-rich cathode, it is necessary to adopt favorable calcination temperature, calcination time 

and cooling procedure to lithiate hydroxide precursor, so as to form cathode material with better crystal structure and grain morphology in a 

controlled way. However, due to the large number of parameters involved in the calcination process, it is still challenging to reasonably design the 

calcination process which is required for preparing nickel-rich positive electrode with ideal structure and morphology. Therefore, it is necessary to 

deeply understand the evolution and formation rule of the phase, structure and morphology of intermediate during high temperature calcination, so 

as to provide reference for the design of nickel-rich cathode calcination process and directional control of structure. In this paper, the phase 

composition changes of precursor during the lithiation were briefly introduced from the point view of thermodynamic phase equilibrium. 

Secondly, the reaction mechanism and phase evolution of the intermediate were introduced based on in situ testing and theoretical calculation 

analysis. Thirdly, the surface reconstruction phenomenon occurring in cooling process which significantly affects the properties of nickel-rich 

cathode materials was introduced, and the reasons for surface reconstruction were summarized. Fourthly, the morphology evolution and factors 

that affect the morphology during lithiation were introduced. Finally, the problems in the calcination process of nickel-rich cathode were 

discussed. The structural evolution and regulation of intermediate during high temperature lithiation process introduced in the paper could provide 

reference for relevant professionals to develop nickel-rich cathodes.  

Key words: nickel rich cathode material; high temperature calcination; surface reconstruction; cationic disorder; phase transition 
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