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全固态锂离子电池正极界面的研究进展
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摘　 要: 全固态锂离子电池以其高能量密度和高安全性成为具有广泛应用前景的下一代储能技术ꎮ 然而ꎬ 全固态锂离子电池

的容量过低和寿命过短限制了其在储能领域的应用ꎮ 其中ꎬ 正极材料(活性材料、 电子导电剂、 离子导电剂及固态电解质等)

固￣固界面稳定性不佳限制了全固态锂离子电池的容量利用率和循环寿命ꎮ 综上ꎬ 介绍和讨论了正极材料固￣固界面稳定性及

优化方法ꎬ 包括化学稳定性、 电化学稳定性、 机械稳定性和热稳定性等ꎬ 同时归纳了常用的全固态锂离子电池正极材料固￣固

界面优化方法ꎬ 为全固态锂离子电池的开发和应用提供参考ꎮ
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1　 前　 言

随着科学技术的逐渐进步ꎬ 人们对能源存储与转化

的要求逐渐提高[１ꎬ ２] ꎮ 锂离子电池以高能量密度、 大输

出功率、 低自放电、 无记忆效应、 工作温度范围宽等优

点成为电动汽车和大型储能电站的首选[３ꎬ ４] ꎮ 然而ꎬ 传

统锂离子电池的有机液态电解质在高温下极易起火ꎬ 造

成电池热失控ꎬ 具有较大安全隐患[５ꎬ ６] ꎻ 同时ꎬ 由于金

属锂负极在电解液中极易产生枝晶ꎬ 刺穿隔膜引起电池

内短路ꎬ 所以基于有机电解液的传统锂离子电池不能采

用金属锂作为负极ꎬ 限制了电池能量密度的进一步提

升[７] ꎮ 全固态锂离子电池由于采用耐高温的固态电解质

代替常规有机液态电解质ꎬ 故安全性好于传统锂离子电

池[８] ꎮ 同时ꎬ 由于固态电解质的机械性能远优于电解液ꎬ
所以其理论上可以有效阻挡金属锂负极在充放电过程中

产生的枝晶ꎬ 使得全固态锂离子电池可以采用金属负极ꎬ
进一步提高电池的能量密度[９] ꎮ

然而ꎬ 固态电解质的本征电化学性能及其与正、 负

极的界面稳定性等多个方面的问题限制了全固态电池的
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实际应用[１０] ꎮ 尤其在正极结构中ꎬ 包括活性物质、 导电

剂和固态电解质等在内的不同组分之间固￣固界面的稳定

性限制了电池的容量发挥和循环寿命ꎬ 是阻碍电池性能

提升的主要瓶颈[１１] ꎮ 其中ꎬ 固￣固界面化学和电化学稳

定性不佳导致正极材料固￣固界面不断发生化学和电化学

反应ꎬ 使锂离子在反应过程中逐渐消耗ꎬ 造成电池的容

量衰减[１２] ꎻ 其较差的机械稳定性导致正极材料固￣固界

面发生剥离ꎬ 减小了正极活性物质与导电剂和集流体的

接触面积ꎬ 使电池阻抗大幅增加ꎬ 降低了电池的容量和

循环寿命[１３] ꎻ 界面热稳定性不佳导致正极材料和固态电

解质在高温下容易发生分解和元素渗透ꎬ 造成电极与电

解质在高温下相变从而失效ꎬ 限制了电池的装配工艺普

适性[１４] ꎮ 因此ꎬ 提高全固态锂离子电池正极材料固￣固
界面的稳定性是提升全固态锂离子电池电化学性能的

关键ꎮ
然而ꎬ 对全固态锂离子电池正极材料固￣固界面基础

科学问题的认识不清限制了其性能的进一步提升[１５] ꎮ 本

文将对全固态锂离子电池正极界面的化学稳定性、 电化

学稳定性、 机械稳定性和热稳定性的机理问题进行探讨ꎬ
对不同影响因素和优化方法进行总结和讨论ꎬ 为全固态

锂离子电池的开发和应用提供参考ꎮ

2　 化学稳定性

正极材料固￣固界面极大的阻抗是造成全固态锂离子

电池室温电化学性能不佳的主要因素ꎬ 而导致正极材料

固￣固界面阻抗过大的重要原因是该界面的化学稳定性和

电化学稳定性不佳ꎮ 其中ꎬ 界面的化学稳定性是指在没

有电场或磁场力的情况下ꎬ 界面保持原有物理化学性质

的能力ꎮ 在正极材料固￣固界面中ꎬ 化学稳定性不佳的两

种表现形式为正极材料间元素的相互扩散和空间电荷层

的形成ꎮ
正极材料间元素的相互扩散通常发生在氧化物陶瓷

固态电解质和氧化物正极材料之间的界面上ꎮ Ｋｉｍ 等利

用 ＴＥＭ 和 线 性 ＥＤＳ 发 现 Ｌｉ７Ｌａ３Ｚｒ２Ｏ１２ ( ＬＬＺＯ ) 与

ＬｉＣｏＯ２(ＬＣＯ)的界面在室温下存在 ５０ ~ １００ ｎｍ 的元素扩

散层ꎬ 如图 １ａ 所示ꎬ 其主要成分为 Ｌａ２ＣｏＯ４
[１６] ꎮ 但是ꎬ

由于在室温下正极材料间元素相互扩散的速度极慢ꎬ 所

以很难对该扩散过程生成的产物进行表征ꎮ
在全固态锂离子电池中ꎬ 当过渡金属氧化物作正极、

硫化物作电解质时ꎬ 由于锂离子在氧化物中的电势比在

硫化物中的高ꎬ 所以锂离子在电场力的驱动下从硫化物

电解质迁移到氧化物正极材料中ꎬ 直至界面两端电势平

衡ꎮ 但当达到平衡后ꎬ 硫化物电解质与氧化物正极材料

的界面处会形成一个类似电子导体中 ＰＮ 结的低锂离子

浓度区域ꎬ 该区域被称为空间电荷层[１８] ꎮ 由于空间电荷

层的锂离子浓度较低ꎬ 所以该区域的离子电导率较低ꎬ
从而导致离子在该区域的迁移势垒较高ꎬ 造成该区域的

阻抗急剧增大ꎮ 如图 １ｂ 所示ꎬ 通过在 ＬＣＯ 表面包覆

ＬｉＮｂＯ３( ＬＮＯ) 可以有效抑制空间电荷层的形成[１７] ꎮ
Ｙａｍａｍｏｔｏ 等利用电子全息照相对 ＬＣＯ 和 Ｌｉ３ＰＳ４(ＬＰＳ)之
间的界面进行表征ꎬ 证实了在该界面靠近 ＬＰＳ 侧存在因

锂离子重新排布形成的低离子浓度区域ꎬ 即空间电荷

层[１９] ꎮ 尽管研究人员意识到了空间电荷层的存在ꎬ 也证

实了空间电荷层是导致基于硫化物固态电解质的全固态

锂离子电池阻抗过大的主要原因ꎬ 但是对于空间电荷层

的化学形成过程的机理依然认识不清ꎮ 同时ꎬ 由于外加

电势差的作用ꎬ 界面处空间电荷层的化学行为更加复杂ꎮ

图 １　 ＬＬＺＯ / ＬＣＯ 界面的 ＴＥＭ 照片(上) 和线性 ＥＤＳ 图谱(下)

(ａ) [１６] ꎻ 通过 ＤＦＴ 计算得到的 ＬＣＯ / ＬＰＳ 界面(上)和 ＬＣＯ /

ＬＮＯ / ＬＰＳ 界面 ( 下) 在稳态下锂离子浓度分布示意图

(ｂ) [１７]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｃｒｏｓｓ￣ｓｅｃｔｉｏｎａｌ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ( ｔｏｐ) ａｎｄ ＥＤＳ ｌｉｎｅ ｐｒｏｆｉｌｅｓ ( ｂｏｔ￣

ｔｏｍ) ｏｆ ＬＬＺＯ / ＬＣＯ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ( ａ) [１６] ꎬ ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１１ꎬ ｗｉｔｈ

ｐｅｒｍｉｓｓｉｏｎ ｆｒｏｍ Ｅｌｓｅｖｉｅｒꎻ Ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ Ｌｉ ｃｏｎｃｅｎｔｒａ￣

ｔｉｏｎｓ ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ ｂｙ ＤＦＴ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ＬＣＯ / ＬＰＳ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ

( ｔｏｐ) ａｎｄ ＬＣＯ / ＬＮＯ / ＬＰＳ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ (ｂｏｔｔｏｍ) (ｂ) [１７] ꎬ ｃｏｐｙ￣

ｒｉｇｈｔ ２０１４ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

3　 电化学稳定性

与化学稳定性不同ꎬ 全固态锂离子电池正极材料

固￣固界面的电化学稳定性体现的是在电场力作用下ꎬ 界

面保持原有物理化学性质的能力ꎮ 全固态锂离子电池正

极材料固￣固界面的电化学行为非常复杂ꎬ 随着固态电解

质和正极材料种类的不同以及预处理方式的不同ꎬ 正极

材料固￣固界面表现出不同的电化学稳定性ꎮ 本节将按电

解质的种类对全固态锂离子电池正极材料固￣固界面的电

化学稳定性进行介绍ꎮ

４５２
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在基于硫化物固态电解质的全固态锂离子电池中ꎬ
由于硫化物固态电解质与正极材料之间的接触面积较大ꎬ
所以电解质与正极材料的界面在充放电过程中的元素相

互扩散现象容易被表征ꎮ ＬＰＳ 固态电解质与 ＬＣＯ 的界面

在充放电过程中局部产生了 Ｃｏ３Ｏ４ꎬ 且其位置并不固定ꎬ
说明 Ｃｏ３Ｏ４ 是界面局部过充的产物[２０] ꎮ Ａｕｖｅｒｇｎｉｏｔ等利用

扫描俄歇电子显微镜(ＳＡＭ)对 Ｌｉ６ＰＳ５Ｃｌ(ＬＰＳＣ)固态电解

质与 ＬｉＭｎ２Ｏ４(ＬＭＯ)正极的界面进行表征ꎬ 如图 ２ａ 所

示ꎬ 发现在 ＬＰＳＣ 表面有 Ｓ、 ＬｉＣｌ、 Ｐ２Ｓｘ 和 Ｌｉ２Ｓｎ 生成ꎬ
说明 ＬＰＳＣ 在充放电过程中被氧化[２１] ꎮ Ｃｈｕ 等在对

Ｌｉ７Ｐ３Ｓ１１与 ＬＣＯ 界面的研究中发现ꎬ ＬＣＯ 表面在充放电过

程中生成 ＣｏＳ２、 Ｐ２Ｓ５ 和 Ｌｉ３ＰＯ４ꎬ 这些产物的电子电导率

均高于 Ｌｉ７Ｐ３Ｓ１１与 ＬＣＯꎮ 因此ꎬ 高电子电导率的产物是造

成硫化物固态电解质与正极材料界面在充放电过程中发生

电化学反应的主要原因[２２]ꎮ 近期研究发现ꎬ ＬＰＳ 的最高

价带高于 ＬｉＦｅＰＯ４(ＬＦＰ)ꎬ 由于电荷补偿机制ꎬ 在充放电

过程中ꎬ ＬＰＳ 与 ＬＦＰ 的界面处产生电化学活性ꎬ 最终使

该界面变成贫锂区ꎬ 即形成了空间电荷层ꎬ 随着 Ｓ─Ｓ
键与 ＰＳ４ 四面体不断发生聚合反应ꎬ 空间电荷层继续生

长ꎮ 此外ꎬ Ｓｕｍｉｔａ 等发现随着充放电过程的进行ꎬ 硫化

物固态电解质中 Ｓ─Ｓ 键发生可逆的生成和断裂过程ꎬ
如图 ２ｂ 所示[２３] ꎮ 说明在高电压下ꎬ 硫化物固态电解质

具有一定的氧化能力ꎬ 导致其在高电压下的电化学稳定

性很差ꎮ

图 ２　 ＬＭＯ / ＬＰＳＣ / Ｌｉ￣Ｉｎ 全固态电池正极侧循环前(上)和循环后(下)的 ＳＡＭ 图谱( ａ) [２１] ꎻ ＬＰＳ / ＬＦＰ 界面的电子层状态密度

(ＬＤＯＳ)等高线图(利用＋Ｕ 能级计算得到的结果(上)ꎬ 利用 ＨＳＥ０６ 杂化泛函能级计算得到的结果(下))(ｂ) [２３]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＳＡＭ ｍａｐｐｉｎｇｓ ｆｏｒ ＬＭＯ / ＬＰＳＣ / Ｌｉ￣Ｉｎ ｃｅｌｌ ｂｅｆｏｒｅ ( ｔｏｐ) ａｎｄ ａｆｔｅｒ (ｂｏｔｔｏｍ) ｃｙｃｌｉｎｇ (ａ) [２１] ꎬ ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１７ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏ￣

ｃｉｅｔｙ. Ｃｏｎｔｏｕｒ ｍａｐｓ ｏｆ ｂｅｔａ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｌａｙｅｒｅｄ ｄｅｎｓｉｔｙ ｏｆ ｓｔａｔｅｓ (ＬＤＯＳ) ａｔ ｔｈｅ ＬＰＳ / ＬＦＰ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎬ ｔｏｐ ａｎｄ ｂｏｔｔｏｍ ＬＤＯＳ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ

ｗｉｔｈ ｔｈｅ ＋Ｕ ｌｅｖｅｌ ａｎｄ ＨＳＥ０６ ｈｙｂｒｉｄ ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌ ｌｅｖｅｌ ( ｔｗｏ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎ ｍｅｔｈｏｄｓ) (ｂ) [２３] ꎬ ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１７ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

　 　 相比于硫化物固态电解质ꎬ 氧化物固态电解质和正

极材料的固￣固界面不存在空间电荷层效应ꎬ 所以氧化物

固态电解质和正极材料固￣固界面的电化学反应主要体现

在固态电解质和正极材料界面之间的元素在充放电过程

中的相互扩散现象[１６] ꎮ Ｋｉｍ 等证明了 ＬＣＯ 与钠超离子导

体(ＮＡＳＩＣＯＮ)型固态电解质和 ＬｉＰＯＮ 的界面在充放电过

程中没有变化[２４] ꎮ 但是ꎬ 研究表明 ＬＣＯ 和 ＬＭＯ 与

Ｇａｒｎｅｔ 型固态电解质Ｌｉ６􀆰 ４Ｇａ０􀆰 ２Ｌａ３Ｚｒ２Ｏ１２ ( ＬＧＬＺＯ)的界面

分别在 ３􀆰 ０ 和 ３􀆰 ８ Ｖ 时会发生分解ꎬ 而且分解产物的生

成速度远高于这两者与 ＬＧＬＺＯ 化学反应产物的生成速

度ꎬ 因此ꎬ ＬＣＯ 和 ＬＭＯ 与 ＬＧＬＺＯ 的界面在高电压下分解

的驱动力主要是电化学驱动力ꎬ 故 ＬＣＯ 和 ＬＭＯ 正极与

ＬＧＬＺＯ 的电化学稳定性不佳[２５ꎬ ２６]ꎮ
由于聚合物固态电解质(ＳＰＥ)的电压窗口较小ꎬ 所

以当其与 电 压 平 台 较 高 的 正 极 材 料ꎬ 例 如 ＬＣＯ 和

ＬｉＮｉ０􀆰 ５Ｍｎ１􀆰 ５Ｏ４(ＬＮＭＯ)匹配时ꎬ 在正极材料固￣固界面处

５５２
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会发生电化学反应ꎬ 导致电池容量衰减ꎬ 循环性能大幅

降低[２７] ꎮ ＬＣＯ / ＳＰＥ / Ｌｉ 全固态电池循环 １０ 周后ꎬ 容量衰

减了 ４２％ꎬ 通过交流阻抗对电池在高电位下的阻抗测试

发现ꎬ 随着电池在高电位的时间逐渐增加ꎬ 正极侧的阻

抗逐渐增大ꎬ 但是电解质和负极侧的阻抗几乎没有变化ꎬ
而且 ＬＣＯ 与 ＳＰＥ 界面处在循环后产生了高阻抗的 Ｃｏ３Ｏ４

相[２８] ꎮ 因此ꎬ 正极材料与 ＳＰＥ 间在高电压下界面稳定性

不佳是导致全固态电池极化过大的主要原因ꎮ

4　 机械稳定性

在全固态锂离子电池中ꎬ 电极或固态电解质的机械

稳定性不佳会造成电池的电化学性能大幅下降ꎮ 其中ꎬ
正极材料固￣固界面机械稳定性不佳会造成全固态电池的

极化大幅增加ꎮ 造成该现象的主要原因是正极材料在锂

离子脱嵌时会发生相变或晶格膨胀 /收缩ꎬ 使正极材料的

晶格大小在充放电过程中会发生变化[１３] ꎮ 这种体积效应

会导致正极材料与导电剂的界面在充放电过程中不断生

成—破碎ꎬ 消耗可迁移的锂离子ꎬ 使电池容量下降ꎮ 同

时ꎬ 正极材料在充放电时的体积变化会造成其与导电剂

和集流体发生剥离ꎬ 使电池的阻抗大幅上升[２９] ꎮ Ｔｉａｎ 和

Ｑｉ 对一维 Ｎｅｗｍａｎ 电池基于 Ｐｏｉｓｓｏｎ 接触力学理论进行计

算模拟ꎬ 发现电极与导电剂和集流体的剥离行为发生在

循环后ꎬ 该行为导致电池容量的衰减[３０] ꎮ Ｂｕｃｃｉ 等利用

力聚区模型对因正极材料体积变化导致全固态电池正极

侧产生裂纹的行为进行模拟ꎬ 如图 ３ 所示ꎬ 证实了只有

具备低断裂能和高体积变化的正极材料才会使全固态电

池正极侧在充放电过程中产生裂纹并使其在正极侧蔓延

传播[３１] ꎮ

图 ３　 正极材料有限元模型的几何、 离散化和边界条件示意图ꎮ 电极材料颗粒嵌入了固态电解质和电子导电剂颗粒中[３１]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｇｅｏｍｅｔｒｙꎬ ｄｉｓｃｒｅｔｉｚａｔｉｏｎ ａｎｄ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ｏｆ ａ ｆｉｎｉｔｅ ｅｌｅｍｅｎｔ ｍｏｄｅｌ ｏｆ ａ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｅｌｅｃｔｒｏｄｅ. Ｅｌｅｃｔｒｏｄｅ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｒｅ

ｅｍｂｅｄｄｅｄ ｉｎ ａ ｍｉｘｅｄ ｃｏｎｄｕｃｔｏｒꎬ ｃｏｎｓｉｓｔｉｎｇ ｏｆ ａ ｓｏｌｉｄ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ａｎｄ ａｎ ｅｌｅｃｔｒｏｎｉｃａｌｌｙ ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｅ ａｄｄｉｔｉｖｅ[３１] . Ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ

２０１７ Ｒｏｙａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ ｏｆ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ

　 　 在全固态电池正极侧施加压力可以有效抑制因正

极材料体积变化产生的裂纹蔓延现象ꎮ Ｊａｎｅｋ 等证实

加压可以有效抑制因 ＬＣＯ 在充放电过程中锂离子脱嵌

产生的体积变化造成的裂纹蔓延现象ꎬ 有效提升全固

态电池正极材料固￣固界面的机械稳定性 [３２] ꎮ Ｋｏｅｒｖｅｒ
等发现即使是采用零体积应变材料 Ｌｉ４Ｔｉ５Ｏ１２作为全固

态电池正极材料ꎬ 在正极侧依旧会产生裂纹 [３３] ꎮ 所

以ꎬ 在全固态电池中ꎬ 提升界面的机械稳定性ꎬ 改善

正极材料间兼容性是未来全固态电池正极材料固￣固界

面的研究重点ꎮ

5　 热稳定性

固态电解质与正极材料混合后ꎬ 分解温度会大大低

于其正常分解温度ꎮ 研究发现ꎬ 热分解过程通常在固态

电解质与正极材料接触的部分ꎬ 即固￣固界面处开始发

生ꎬ 然后逐渐向材料内部蔓延[１６] ꎮ 在对氧化物固态电解

质与正极材料界面热稳定性的研究中ꎬ Ｇｅｌｌｅｒｔ 等通过

Ｘ 射线衍射(ＸＲＤ)对 Ｌｉ１􀆰 ５Ａｌ０􀆰 ５Ｔｉ１􀆰 ５(ＰＯ４) ３(ＬＡＴＰ)和 ＬＭＯ
正极材料的固￣固界面的热分解产物进行表征ꎬ 发现该界

面在 ５００ ℃发生了分解ꎬ 同时 ＬＭＯ 正极侧产生无锂氧化

６５２
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物ꎬ 而在 ＬＡＴＰ 电解质侧产生如 Ｌｉ３ＰＯ４ 的含锂磷酸盐ꎮ
由于这些含锂磷酸盐的熔点较低ꎬ 故界面的分解温度进

一步降低[１４] ꎮ Ｉｎｏｕｅ 等发现 Ｌｉ６􀆰 ４Ｌａ３Ｚｒ１􀆰 ４Ｔａ０􀆰 ６Ｏ１２(ＬＬＺＴＯ)
与石墨以及 Ｌｉ０􀆰 ４７ ＣｏＯ２ 的固￣固界面在 ４８０ ℃ 即发生了分

解[３４] ꎮ Ｍｉａｒａ 等利用 ＸＲＤ 和差示扫描量热(ＤＳＣ)分别对

Ｌｉ７Ｌａ３Ｚｒ２Ｏ１２(ＬＬＺＯ)和 ＬＡＴＰ 固态电解质与 ＬｉＣｏＭｎＯ４(ＬＣＭＯ)、
ＬｉＮｉ０􀆰 ５Ｍｎ１􀆰 ５Ｏ４(ＬＮＭＯ)和 ＬｉＦｅ０􀆰 ５Ｍｎ１􀆰 ５Ｏ４(ＬＦＭＯ)尖晶石结

构正极的界面热稳定性进行探究ꎬ 如图 ４ 所示[３５] ꎮ 结果

表明ꎬ ＬＬＺＯ 与尖晶石结构正极的界面在 ６００ ℃即发生分

解ꎬ 而 ＬＡＴＰ 与尖晶石结构正极的界面在 ７００ ℃才开始

分解ꎮ 由于锂元素从固态电解质向尖晶石正极材料扩散ꎬ
ＬＬＺＯ 与尖晶石正极界面在高于 ６００ ℃的温度下生成富锂

锰氧化物 Ｌｉ２ＭｎＯ３ 和各种无锂氧化物ꎬ 而 ＬＡＴＰ 与尖晶

石正极界面在高于７００ ℃的温度下生成 Ｌｉ３ＰＯ４、 各种无

锂氧化物和无锂磷酸盐ꎮ

图 ４　 不同尖晶石型正极材料与 ＬＡＴＰꎬ ＬＬＺＯ 固态电解质的分解温度以及两两混合后的分解温度示意图[３５]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｄｅｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｓｐｉｎａｌ ｃａｔｈｏｄｅ ｍａｔｅｒｉａｌｓꎬ ＬＡＴＰꎬ ＬＬＺＯ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｍｉｘ￣

ｉｎｇ[３５] . Ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１７ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

　 　 关于硫化物固态电解质和正极材料间固￣固界面的热

稳定性研究较少ꎮ Ｔｓｕｋａｓａｋｉ 等 利 用 ＴＥＭ 和 ＤＳＣ 对

７５Ｌｉ２Ｓ￣２５Ｐ２Ｓ５ 体 系 非 晶 态 硫 化 物 固 态 电 解 质 与

ＬｉＮｉ１ / ３Ｍｎ１ / ３Ｃｏ１ / ３Ｏ２(ＮＣＭ１１１)正极材料的界面进行表征ꎬ

发现其在 ２００ ℃时产生未知晶体相[３６] ꎮ 与氧化物固态电

解质类似ꎬ 聚合物固态电解质和正极材料固￣固界面在加

热到一定的温度时ꎬ 聚合物固态电解质中的锂盐与正极

材料和聚合物基体发生反应ꎬ 生成碳酸锂等产物ꎬ 使界面

发生热失效ꎮ Ｘｉａ 等通过 ＸＲＤ 和 ＤＳＣ 测试对 ＰＥＯ＋ＬｉＴＦＳＩ
聚合物固态电解质与 ＬｉＣｏＯ２、 ＬｉＮｉＯ２、 ＬｉＭｎ２Ｏ４、 Ｖ２Ｏ５、
Ｖ６Ｏ１３和 ＬｉｘＭｎＯ２正极的界面热稳定性进行研究ꎬ 发现聚

合物固态电解质与不同正极材料的界面在 ２１０~ ３４０ ℃发

生了分解ꎬ 分解的产物主要是 Ｌｉ２ＣＯ３、 Ｌｉ２Ｏ、 ＬｉＦ 等含锂

化合物ꎬ 金属氧化物和未知组分的气体ꎮ 同时ꎬ 充电态

下正极与聚合物固态电解质的界面分解温度要高于放电

态下界面的分解温度[３７] ꎮ

6　 界面优化方法简介

由于全固态电池的工作环境温度接近室温ꎬ 所以ꎬ
相比于提升全固态锂离子电池正极材料固￣固界面的化学

稳定性和热稳定性ꎬ 提升界面的电化学稳定性和机械稳

定性ꎬ 避免正极与固态电解质在充放电过程中发生化学

反应ꎬ 抑制正极颗粒在充放电过程中的破碎现象ꎬ 是提

升全固态电池电化学性能的关键[１５] ꎮ 避免正极材料与固

态电解质在充放电过程中发生化学反应ꎬ 可以有效避免

界面不断发生分解—生成的过程ꎬ 减少在该过程中消耗

的锂离子ꎬ 提高全固态电池的库伦效率和循环寿命ꎮ 抑

制正极颗粒在充放电过程中的破碎现象可以避免因颗粒

破碎而导致的接触不良和界面破坏ꎬ 提高全固态电池的

容量和循环寿命[３８] ꎮ 针对这两个问题ꎬ 有效的全固态电

池正极固￣固界面优化方法主要有正极颗粒表面包覆、 三

维多孔固态电解质制备以及低熔点离子导体优化改性ꎮ
正极颗粒表面包覆是最常用的全固态锂离子电池正

极材料固￣固界面的优化方法ꎮ 该方法是在正极材料表面

包覆一层在高电压下稳定、 离子电导率高和电子绝缘的

锂离子导体ꎬ 达到隔绝正极与固态电解质ꎬ 避免其在充

放电时发生反应的目的ꎮ 同时ꎬ 这层锂离子导体可以有

效抑制正极颗粒在充放电时因体积变化导致的破碎ꎮ 常

见的正极表面包覆层有 Ｌｉ３ＰＯ４、 ＬｉＮｂＯ３以及各种锂离子

导体等[３９－４１] ꎬ 常用的处理方式为溶胶凝胶法[４２] 、 喷涂

法[３９] 、 丝网 印 刷 法[４３] 、 旋 涂 法[４４] 、 脉 冲 激 光 沉 积

(ＰＬＤ) [４５] 、 原子层沉积(ＡＬＤ) [４６]等ꎮ 然而ꎬ 正极颗粒表

面包覆不能解决正极材料与固态电解质之间接触面积过

小的问题ꎬ 所以不能用于氧化物固态电解质体系全固态

电池ꎮ 另外ꎬ 除了 ＰＬＤ、 ＡＬＤ 等溅射手段ꎬ 其他包覆方

式得到的产物存在包覆层不均匀的问题ꎬ 主要原因是其

他的包覆方式均为机械混合ꎮ 而 ＰＬＤ、 ＡＬＤ 等溅射手段

的制备成本较高ꎮ 因此ꎬ 如何利用成本较低的手段对正

极材料表面进行包覆是未来该方向的研究关键ꎮ

７５２
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三维多孔固态电解质可以将正极负载在多孔固态电

解质的孔内ꎬ 使正极材料与固态电解质充分接触ꎬ 同时

也可以抑制正极材料在充放电时发生破碎现象ꎮ 制备三

维多孔固态电解质主要有流延法[４８] 和模板法[４９] ꎮ 相比

于工艺较为复杂、 成本较高的流延法ꎬ 模板法工艺更简

单、 成本较低ꎮ Ｚｈａｎｇ 等利用模板法制备了三维多孔结

构 Ｌｉ１􀆰 ５Ａｌ０􀆰 ５Ｇｅ１􀆰 ５(ＰＯ４) ３(ＬＡＧＰ)固态电解质并将高镍三元

正极材料 ＬｉＮｉ０􀆰 ８ Ｍｎ０􀆰 １ Ｃｏ０􀆰 １ Ｏ２(ＮＣＭ８１１)负载在孔中ꎬ 如

图 ５ 所示[４７] ꎮ 与普通 ＬＡＧＰ 陶瓷相比ꎬ 三维多孔结构

ＬＡＧＰ 能使全固态电池具有更高的载量、 更高的容量发

挥和更好的循环性能ꎮ 三维多孔固态电解质优化多用于

氧化物固态电解质和聚合物固态电解质体系ꎮ 但是ꎬ 三

维多孔固态电解质无法有效提高正极材料与固态电解质

固￣固界面的电化学稳定性ꎮ 将其与正极颗粒表面包覆相

结合ꎬ 是该方法未来的研究重点ꎮ

在正极材料中混入低熔点离子导体ꎬ 通过施加高于

离子导体熔点的温度使离子导体融化后冷却ꎬ 均匀分布

在正极材料与固态电解质之间ꎬ 这种方法不仅可以避免

正极材料与固态电解质接触发生反应ꎬ 而且可以提高正

极材料与固态电解质之间的接触面积ꎬ 还能改善因正极

颗粒在充放电时发生破碎而导致的接触不良的问题[５０] ꎮ
Ｈａｎ 等在 ＬｉＣｏＯ２(ＬＣＯ)和 Ｌｉ７Ｌａ３Ｚｒ２Ｏ１２(ＬＬＺＯ)界面处加入

低熔点的 Ｌｉ２􀆰 ３Ｃ０􀆰 ７Ｂ０􀆰 ３Ｏ３(ＬＣＢＯ)ꎬ 如图 ６ 所示[５１] ꎮ ＬＣＢＯ
使 ＬＣＯ 与固态电解质的接触面积增大ꎬ 同时减小了 ＬＣＯ
在充放电过程中因体积变化导致的颗粒破碎对正极材料

与导电剂之间接触性能的影响ꎮ 另外ꎬ 利用 ＬＣＢＯ 隔绝

ＬＣＯ 与 ＬＬＺＯꎬ 避免了两者之间在充放电过程中发生反

应ꎮ ３ 方面共同作用ꎬ 提升了 ＬＣＯ / ＬＬＺＯ / Ｌｉ 全固态锂离

子电池的电化学性能ꎮ 然而ꎬ 该方法的制备工艺非常复

杂ꎬ 成本较高ꎮ

图 ５　 高 ＮＣＭ８１１ 正极材料负载量的三维结构 ＬＡＧＰ 全固态锂离子电池示意图[４７]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ３Ｄ ｉｎｔｅｒｐｅｎｅｔｒａｔｉｎｇ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ＡＳＳ￣ＬＩＢｓ ｗｉｔｈ ｈｉｇｈ ｌｏａｄｉｎｇ ＮＣＭ８１１ ｃａｔｈｏｄｅ[４７] .

Ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１９ꎬ ｗｉｔｈ ｐｅｒｍｉｓｓｉｏｎ ｆｒｏｍ Ｅｌｓｅｖｉｅｒ

图 ６　 全陶瓷正极￣固态电解质界面改性示意图[５１]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｓ ｏｆ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｐｈａｓｅ￣ｅｎｇｉｎｅｅｒｅｄ ａｌｌ￣ｃｅｒａｍｉｃ ｃａｔｈｏｄｅ / ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[５１] . Ｃｏｐｙｒｉｇｈｔ ２０１８ꎬ ｗｉｔｈ ｐｅｒｍｉｓｓｉｏｎ ｆｒｏｍ Ｅｌｓｅｖｉｅｒ

８５２
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全固态锂离子电池的室温循环性能、 倍率性能以及

库伦效率低下限制了其在现实中的应用ꎮ 正极材料固￣固
界面稳定性不佳是造成全固态锂离子电池室温性能不佳

的主要原因ꎮ 目前ꎬ 对于该固￣固界面的优化研究已经取

得了显著的成果ꎬ 但仍有许多关键问题亟待解决: ① 正

极材料与固态电解质界面润湿性的微观机制认识不清ꎻ
② 活性物质在正极材料中的比例偏低ꎻ ③ 缺乏对界面层

成分和结构的选择以及界面层与正极、 电解质的界面相

容性的研究ꎮ 解决以上问题是全固态锂离子电池正极材

料固￣固界面研究的重要任务ꎮ
另外ꎬ 对全固态锂离子电池正极材料固￣固界面在充

放电过程中物相和形貌变化的表征手段也限制了正极材料

固￣固界面的优化ꎮ 受限于测试精度ꎬ 物相分析最常用的

ＸＲＤ 法无法应用于正极固￣固界面在充放电过程中物相变

化的表征ꎬ 加大了研究难度ꎮ 目前ꎬ 常用的正极固￣固界

面变化的表征手段仅有 ＳＥＭ、 ＴＥＭ、 ＸＰＳ、 核磁共振

(ＮＭＲ)等少数几种ꎬ 且表征效果不佳ꎬ 原位表征手段更

为稀缺ꎮ 所以ꎬ 发展新的全固态锂离子电池正极材料

固￣固界面表征技术ꎬ 特别是结合各种原位表征手段是未

来全固态锂离子电池正极材料固￣固界面研究的重要方向ꎮ
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[２５] ＰＡＲＫ Ｋꎬ ＹＵ Ｂ Ｃꎬ ＪＵＮＧ Ｊ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ２８(２１): ８０５１－８０５９.

[２６] ＨＡＮＳＥＬ Ｃꎬ ＡＦＹＯＮ Ｓꎬ ＲＵＰＰ Ｊ Ｌ Ｍ. Ｎａｎｏｓｃａｌｅ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ８(４３):

１８４１２－１８４２０.

[２７] ＳＥＫＩ Ｓꎬ ＫＯＢＡＹＡＳＨＩ Ｙꎬ ＭＩＹＡＳＨＩＲＯ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｏｗｅｒ

Ｓｏｕｒｃｅｓ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ １４６(２): ７４１－７４４.

[２８] ＳＥＫＩ Ｓꎬ ＫＯＢＡＹＡＳＨＩ Ｙꎬ ＭＩＹＡＳＨＩＲＯ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃ￣

ｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ １５３(６): １０７３－１０７６.

[２９] ＫＯＥＲＶＥＲ Ｒꎬ ＡＹＧＵＮ Ｉꎬ ＬＥＩＣＨＴＷＥＩＳＳ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ｏｆ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ２９(１３): ５５７４－５５８２.

[３０] ＴＩＡＮ Ｈ Ｋꎬ ＱＩ Ｙ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

１６４(１１): ３５１２－３５２１.

[３１] ＢＵＣＣＩ Ｇꎬ ＳＷＡＭＹ Ｔꎬ ＣＨＩＡＮＧ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５(３６): １９４２２－１９４３０.

[３２] ＺＨＡＮＧ Ｗ Ｂꎬ ＳＣＨＲＯＤＥＲ Ｄꎬ ＡＲＬＴ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５(２０): ９９２９－９９３６.

[３３] ＫＯＥＲＶＥＲ Ｒꎬ ＺＨＡＮＧ Ｗ Ｂꎬ ＤＥ ＢＩＡＳＩ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｅｎｅｒｇｙ ＆ Ｅｎｖｉｒｏｎ￣

ｍｅｎｔａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １１(８): ２１４２－２１５８.

[３４] ＩＮＯＵＥ Ｔꎬ ＭＵＫＡＩ Ｋ. ＡＣＳ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

９(２): １５０７－１５１５.

[３５] ＭＩＡＲＡ Ｌꎬ ＷＩＮＤＭＵＬＬＥＲ Ａꎬ ＴＳＡＩ Ｃ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. ＡＣＳ Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ８(４０): ２６８４２－２６８５０.

[３６] ＴＳＵＫＡＳＡＫＩ Ｈꎬ ＯＴＯＹＡＭＡ Ｍꎬ ＭＯＲＩ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｏｗｅｒ

Ｓｏｕｒｃｅｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ３６７: ４２－４８.

９５２
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[３７] ＸＩＡ Ｙ Ｙꎬ ＦＵＪＩＥＤＡ Ｔꎬ ＴＡＴＳＵＭＩ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｏｗｅｒ Ｓｏｕｒｃｅｓ

[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ９２(１): ２３４－２４３.

[３８] ＺＨＵ Ｙ Ｚꎬ ＨＥ Ｘ Ｆꎬ ＭＯ Ｙ Ｆ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ａ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ４(９): ３２５３－３２６６.

[３９] ＯＨＴＡ Ｎꎬ ＴＡＫＡＤＡ Ｋꎬ ＳＡＫＡＧＵＣＨＩ Ｉꎬ ｅｔ ａｌ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ｃｏｍ￣

ｍｕｎｉｃａｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ９(７): １４８６－１４９０.

[４０] ＴＡＫＡＤＡ Ｋꎬ ＯＨＴＡ Ｎꎬ ＺＨＡＮＧ Ｌ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ Ｉｏｎｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２００８ꎬ １７９(２７): １３３３－１３３７.

[４１] ＯＫＡＤＡ Ｋꎬ ＭＡＣＨＩＤＡ Ｎꎬ ＮＡＩＴＯ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ Ｉｏｎｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２０１４ꎬ ２５５: １２０－１２７.

[４２] ＳＡＫＵＤＡ Ａꎬ ＫＩＴＡＵＲＡ Ｈꎬ ＨＡＹＡＳＨＩ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｏｗｅｒ

Ｓｏｕｒｃｅｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ １８９(１): ５２７－５３０.

[４３] ＯＨＴＡ Ｓꎬ ＫＯＭＡＧＡＴＡ Ｓꎬ ＳＥＫＩ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｏｗｅｒ Ｓｏｕｒｃｅｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ２３８: ５３－５６.

[４４] ＺＨＡＮＧ Ｚ Ｈꎬ ＺＨＡＯ Ｙ Ｒꎬ ＣＨＥＮ Ｓ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５(３２): １６９８４－１６９９３.

[４５] ＹＵＢＵＣＨＩ Ｓꎬ ＩＴＯ Ｙꎬ ＭＡＴＳＵＹＡＭＡ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ Ｉｏｎｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ２８５: ７９－８２.

[４６] ＷＡＮＧ Ｃ Ｈꎬ ＬＩ Ｘꎬ ＺＨＡＯ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｍａｌｌ Ｍｅｔｈｏｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ３

(１０): １９００２６１.

[４７] ＺＨＡＮＧ Ｚ Ｈꎬ ＣＨＥＮ Ｓ Ｊꎬ ＹＡＯ Ｘ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｅｎｅｒｇｙ Ｓｔｏｒａｇｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

[Ｊ]ꎬ ２０２０ꎬ ２４: ７１４－７１８.

[４８] ＦＵ Ｋꎬ ＧＯＮＧ Ｙ Ｈꎬ ＨＩＴＺ Ｇ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｅｎｅｒｇｙ ＆ Ｅｎｖｉｒｏｎｍｅｎｔａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １０(７): １５６８－１５７５.

[４９] ＺＨＡＩ Ｈ Ｗꎬ ＸＵ Ｐ Ｙꎬ ＮＩＮＧ Ｍ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｎｏ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １７

(５): ３１８２－３１８７.

[５０] ＫＡＺＹＡＫ Ｅꎬ ＣＨＥＮ Ｋ Ｈꎬ ＤＡＶＩＳ Ａ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ６(４０): １９４２５－１９４３７.

[５１] ＨＡＮ Ｆ Ｄꎬ ＹＵＥ Ｊꎬ ＣＨＥＮ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｌｅ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ２(３): ４９７－５０８.

(编辑　 吴　 锐)
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特约撰稿人李　 真 特约撰稿人邹朝勇

　 　 李　 真ꎬ 华中科技

大学教授ꎬ 博导ꎬ ２０１４

年在华中科技大学获得

博士学位ꎬ ２０１５ ~ ２０１８

年在新加坡南洋理工大

学从事博士后研究ꎮ 主

要研究方向为锂硫电池、

固 态 电 池 等ꎬ 在 Ｎａｔ

Ｃｏｍｍｕｎꎬ Ｓｃｉ Ａｄｖꎬ Ａｄｖ

Ｍａｔｅｒꎬ Ａｎｇｅｗ Ｃｈｅｍ Ｉｎｔ Ｅｄ

等期刊发表论文 ３１ 篇ꎬ

授权中国专利 ６ 项ꎮ

邹朝勇ꎬ 博士ꎬ 武

汉理工大学材料复合新

技术国家重点实验室研

究员ꎬ 博士生导师ꎮ 主

要研究方向为生物矿化

和生物过程启示的材料

制备新技术ꎬ 迄今共发

表 ＳＣＩ 论文 ２０ 余篇ꎬ 其

中以第一作者在 Ｓｃｉｅｎｃｅꎬ

Ａｄｖ Ｆｕｎｃｔ Ｍａｔｅｒ 和 Ｃｈｅｍ

Ｍａｔｅｒ 等国际著名期刊上

发表多篇文章ꎮ
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