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摘 要 材料显微结构与性能之间的关联是材料科学领域的基本问题。球差校正透

射电子显微镜的成功问世为表征材料原子尺度精细结构、揭示材料结构和性能的关系提供了

重要机遇。文章主要从作者自身的研究工作出发，综述了原子分辨球差校正扫描透射成像技

术在研究锂离子电池电极材料不同电化学状态下的表/界面结构及其反应机理方面的应用，

探讨了电极材料原子尺度结构与性能之间的内在联系。
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Abstract The correlation between microstructure and properties is a fundamental issue in

material science. The success of aberration-corrected transmission electron microscopy has provid-

ed an unprecedented opportunity to characterize the atomic-scale structure of materials and to eluci-

date the relationship between microstructure and performance. In this paper, we review the recent

progress in investigations of the surface and/or interface structure of electrode materials after elec-

trochemical cycling and their reaction mechanisms through atomic-resolved spherical aberra-

tion-corrected scanning transmission electron microscopy. The inherent correlation between the

atomic-scale structure of electrode materials and their performance is also discussed.
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1 引言

电极材料是决定锂离子电池性能(如能量密

度、循环寿命和安全性)的关键因素。进一步提高

电池的性能，以满足日益增长的社会需求，需要

对电极材料反应机理和性能演化规律有深刻的认

识[1, 2]。锂离子电池的充放电过程伴随着锂离子在

正负极之间往返穿梭。锂离子的嵌入和脱出往往

引起电极材料原子结构的显著变化，表征不同脱/

嵌锂状态下材料的原子尺度结构，不仅有助于深

入理解材料的储锂机制，正确而又清晰地认识结

构与性能的关联，同时又能为优化材料的组分与

结构以提高其电化学性能提供重要参考。

工欲善其事必先利其器，揭示不同电化学状

态下电极材料的原子尺度结构需要先进的表征手

段。普通的衍射和光谱技术，如X射线衍射(XRD)、
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中子衍射(ND)、X射线吸收光谱(XAS)等虽能给

出材料中的原子占位、组成元素的价态和周围化

学环境，但受限于空间分辨率的不足，这些方法

所获得的信息只能反应材料整体的结构特征[3—5]。

而对于电极材料而言，局部结构(如表面、界面)

往往是影响材料电化学性能的重要因素 [6—8]。因

此，解析局部原子结构对认识电极材料性能变化

规律和指导材料改性具有重要意义。高分辨透射电

子显微镜(transmission electron microscope，TEM)

是分析材料微结构特征的重要手段。球差校正透

射电镜的成功问世进一步提升了对物质的空间分

辨水平，实现了亚埃尺度下的物质结构分析[9，10]。

这不仅是电子显微学发展的里程碑，同时也为材

料结构研究带来了重大机遇。尽管如此，球差校

正透射电镜在表征锂离子电池电极材料原子结构

方面仍面临着一个重要的技术难题，即如何在原

子尺度直接观测电极材料中对散射电子能力较

弱、但扮演重要角色的轻元素，如Li和O。负球

差成像技术[11]和欠焦系列波函数重构方法[12]虽能

成功地观察到复杂氧化物中的O和Li原子，但是

前者对样品厚度要求高(小于10 nm)，而后者需要

复杂的图像处理，难以成为观察轻元素的常用手

段。高角环形暗场扫描透射电子显微方法(high

angle annular dark field scanning transmission elec-

tron microscopy，HAADF—STEM)能够在较大的

样品厚度范围内获得可直观解释的高分辨像 [13]，

但是图像的衬度强烈依赖于原子序数Z(与Z的1.7

次方成正比[14])，无法用于直接观察轻元素。球差

校正环形明场扫描透射电子显微成像技术(annu-

lar bright field STEM imaging，ABF—STEM)的出

现，为解决轻元素难以在原子尺度上直接观察的

难题提供了一条全新的途径[15]。通过环形探头收

集明场区域内特定角度范围内的电子成像，

ABF—STEM成像技术不仅可以得到可直接解释

的高分辨像，同时图像的衬度仅与原子序数Z的

1/3次方成比例，这就大大地降低了原子序数对图

像衬度的影响，可同时确定轻重元素的空间位

置 [16]。借助这一方法，目前已成功地实现了对轻

元素O，N，C，B，Li，甚至H的直接成像[16—19]。

由于在轻元素成像方面的优势，ABF—

STEM技术已成为表征锂离子电池电极材料原子

结构的重要手段，为深入理解材料的电化学反应

机理、结构—性能关系提供了重要信息。文章结

合本课题组的研究工作，综述了球差校正扫描透

射电子显微方法(HAADF和ABF成像技术)在研究

锂离子电池几种关键电极材料的原子尺度表/界面

结构和反应机制方面的工作进展，并讨论了未来

探索电极材料原子尺度结构与性能关系所面临的

问题和挑战。

2 LixFePO4中的“二阶(staging II)”结构

橄榄石结构的LiFePO4作为锂离子电池正极

材料，最早是由Goodenough课题组于 1997年提

出来的[20]。因原材料丰富，安全性能高，循环寿

命长，倍率性能好等优点，LiFePO4已发展成为

一种重要的正极材料，并开始用于电动汽车。尽

管如此，LiFePO4的基础研究仍存在一些基本的

科学问题有待解决，其中最重要的是LiFePO4的

脱/嵌锂机制。早期的研究发现，LiFePO4的充放

电曲线呈现出一个非常明显的电位平台，由此提

出 LiFePO4脱/嵌锂过程中发生了两相分离反应：

LiFePO4↔FePO4+Li++e－。为了描述该两相反应的

微观机制，提出了多种脱/嵌锂模型，如核 -壳

(core-shell)模型[20]、马赛克(mosaic)模型[21]、新核-

壳 (new core-shell) 模型 [22]、多米诺 (domino-cas-

cade)模型[23]。尽管这些模型对新相成核与生长的

描述存在差异，但都面临一个共同的问题即如何

描述两相界面结构。Chen 等 [24]利用传统的 HR-

TEM研究发现LiFePO4和FePO4之间在 a-c平面内

存在无序的界面区域。Laffont等[22]通过电子能量

损失谱(EELS)分析认为纳米尺度的界面区域是由

LiFePO4和 FePO4两相组成，而不是固溶体。谷

林等 [18]利用 ABF 成像技术，首次在部分脱锂的

LiFePO4中观测到了锂离子隔行脱出的现象(如图1

所示，由于ABF像表现出“吸收型衬度”，图中

的暗点代表原子位置)，形成类似于石墨插层化合

物中出现的单相“二阶(staging-II)”结构，与之
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图2 (a)部分脱锂的LiFePO4沿[010]方向的ABF像，“阶”结构区域由黄色虚线标示；(b—d)分别是LiFePO4、FePO4、界面“阶”

结构的放大图像。(e—f)对应区域ABF像的衬度曲线[28]

图1 不同充电状态下LiFePO4沿[010]方向的ABF像 (a)初始状态；(b)完全充

电状态；(c)半充电状态。图中黄色圈和橘色圈分别表示锂占据和脱出的位置[18]

前提出的各类两相反应模型相悖。单

相结构的存在也被随后的理论计算与

实验观察所证实[25—27]，这也从另一个角

度解释了低电子和离子电导的LiFePO4

可以实现快速充放电的原因。

此后的研究进一步发现，“阶”结

构主要存在于LiFePO4和FePO4两相之

间[28] (如图 2所示)，形成LiFePO4/“阶”

界面相/FePO4共存在结构。并且“阶”

结构界面存在明显的尺寸效应 [28， 29]：

当颗粒尺寸由100 nm减少至70 nm时，界面区域

的大小由2 nm增加到15 nm。而且在Li位的掺杂

不会对“阶”结构的出现产生明显的影响，表明

两相界面处的“阶结构”是本征的亚稳相或中间

相 [29]。它的存在不仅可以“缓冲”LiFePO4脱锂

形成FePO4所引起的体积形变(约 6%)，同时也可

能成为电子或锂离子输运的通道，这对于理解

LiFePO4反应机制和相边界迁移动力学有重要意

义。为了阐明LiFePO4脱锂时“阶”结构出现的

内在机理，孙洋等 [30]通过密度泛函理论计算研

究了“阶”结构的形成机制，结果表明，两相

分离反应在热力学上是有利的，而 Fe2+/Fe3+氧化

还原电对与 Li+相互作用，使得 Li+只能隔行脱

出，这时形成的“阶”结构在动力学上处于优势

地位。热力学与动力学影响因素的相互竞争导

致 LiFePO4在脱锂过程中出现 LiFePO4/“阶”界

面相/FePO4三相共存结构，比较满意地解释了实

验现象。

3 Li4Ti5O12中的相界面结构

尖晶石结构的Li4Ti5O12是一种长寿命、高功

率型锂离子电池负极材料，在规模储能和电动汽

车领域展现出广阔的应用前景。Li4Ti5O12优异的
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图3 (a)Li4Ti5O12/Li7Ti5O12两相共存区沿[110]方向的ABF像(其中黄色线表示两相界

面，绿色平行线标示了不同于体相的表层结构)；(b)和(c)分别对应于 Li4Ti5O12 与

Li7Ti5O12的衬度曲线；(d)放大的两相界面结构 ABF 像；(e)第一性原理计算得到的

Li4Ti5O12/Li7Ti5O12两相界面结构示意图(黑色箭头表示原子偏离(shift)平衡位置方向，

图中16c和8a中的a和c表示空间群中等效的Wyckoff位置，16和8表示等效数目)[33]

图4 金红石TiO2包覆的Li4Ti5O12纳米片的原子结构。(a)，(b)为沿 [110]方向的HAADF像；

(c)为与(a)图对应的ABF像；(d)，(e)分别为Li4Ti5O12和TiO2模拟的HAADF像[36]

性能一方面是源于它具有比商用石墨负极材料更

高的嵌锂电位，可以有效地避免表面固体电解质

界面膜(solid-electrolyte interface，SEI)的形成 [31]；

另一方面是由于其“零应变(zero-strain)”反应特

性(即嵌/脱锂过程中晶格常数基本保持不变)[32]，

具有非常好的循环性能。与 LiFePO4 类似，

Li4Ti5O12充放电曲线也表现出一

个非常平坦的电压平台，表明锂

离子在 Li4Ti5O12晶格中脱嵌是一

个典型的两相反应 [32]：Li4Ti5O12+

Li+ +e－↔Li7Ti5O12。虽然对于该两

相反应已有诸多报道，但是对于

Li4Ti5O12嵌/脱锂过程中涉及到的

原子尺度结构变化，特别是两相

界面结构，仍缺乏直观的了解。

借助ABF成像技术，卢侠等[33]首

次在原子尺度上，直接观察到了

部分锂化的纳米颗粒中 Li4Ti5O12

与Li7Ti5O12的两相共存结构(如图

3 所示)，进一步证实了 Li4Ti5O12

两相反应机制。由于其零应变反

应 特 性 ， Li4Ti5O12( 区 域 1) 和

Li7Ti5O12(区域 2)两相之间形成原

子尺度共格界面，如图 3(a)和(d)

中黄色曲线所示。但在界面处

Li7Ti5O12中的锂离子会偏离16c平

衡位置(图 3(d)中黑点所示)，倾

向于邻近的 O 原子(图 3(e))。至

此，结合ABF技术和第一性原理

计算，就可以清晰地揭示两相界

面精细原子结构。同时，两相的

相对分布并不是如核-壳模型所描述

的 Li7Ti5O12 完全包裹 Li4Ti5O12
[34]，

而是 Li7Ti5O12在颗粒表面局部区

域向内部延伸，表明锂离子扩散

倾向于浓度梯度驱使的无序方向

运动。此外，从图 3(a)中可以发

现，颗粒表面存在一层与体相不

一样的结构(如绿色平行线所标

示)。虽然目前仍不清楚它的具

体原子结构，但它也许是导致

Li4Ti5O12在实际应用过程中胀气

·· 546



·43卷 (2014 年) 8 期

图5 (a)部分嵌钠的Li4Ti5O12沿[110]方向的ABF像及其对应的衬度曲线(b)；完全嵌钠的Li4Ti5O12沿[110]晶向的HAADF像(c)和ABF

像(d)及其分别对应的衬度曲线(e)，(f)，图中Li4、Li7、Na6Li分别表示Li4Ti5O12、Li7Ti5O12、Na6LiTi5O12相
[38]

的原因[35]。利用表面修饰的概念，王永庆等[36]合

成了金红石TiO2包覆的Li4Ti5O12纳米片，发现表

层的TiO2沿Li4Ti5O12[001]方向外延生长(如图 4所

示，在HAADF像中，亮点代表原子位置)。电化

学测试表明，金红石TiO2表面包覆的Li4Ti5O12表

现出更加优异的动力学特性，说明表面结构的控

制可以有效地改善电极材料的电化学性能，这也

为解决Li4Ti5O12胀气问题提供一条思路。

作为零应变的储锂负极材料，Li4Ti5O12不仅

在锂离子电池领域表现出巨大的应用潜力，同时

也是一种潜在的室温钠离子电池用的负极材料[37]。

在嵌钠的过程中，Li4Ti5O12不仅可以保持稳定的

尖晶石结构，而且表现出全新的三相嵌钠机制：

2Li4Ti5O12 + 6Na ↔ Li7Ti5O12 + Na6LiTi5O12
[37]。借助

ABF技术，孙洋等[38]直接观察了不同嵌钠状态下

Li4Ti5O12的原子结构(图 5所示)，发现在部分嵌钠

的Li4Ti5O12中形成三相共存结构(如图 5(a)，(b)所

示)，分别形成 Li7Ti5O12/Li4Ti5O12 界面、Li7Ti5O12/

Na6LiTi5O12界面，而且Li4Ti5O12与Na6LiTi5O12并不

直接相连。这也是首次从原子尺度上证实了该三

相反应机制，这不仅有助于进一步理解锂离子和

钠离子在尖晶石相中的嵌入机制，而且也为研究

相界面结构形成的普适规律和界面推移提供了重

要线索。由于Li7Ti5O12与Li4Ti5O12晶格失配非常小

(约 0.1%)，两者之间形成原子尺度的共格界面。

虽然Li7Ti5O12与Na6LiTi5O12之间存在约12.5%的体
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积膨胀，但仍能形成锐利的两相界面(如图 5(c)，

(d)所示)。其原因可能是： (1)样品尺寸小 (约

50 nm)，可以产生明显的应力弛豫效应；(2)含钠

相能够容纳大的点阵应变，但具体的应变容纳机

制仍有待进一步研究。

4 表面结构相变

电极材料的电化学性能不仅取决于材料的体

相性质，同时也强烈地依赖于材料的表面特性。

在锂离子电池充放电过程中，电极表面与电解液

之间存在不同程度的相互作用，材料表面结构的

变化会直接影响电池的倍率性能(即不同充放电速

率下电池的性能)、循环性能和安全性 [39—41]。因

此，研究充放电过程中材料表面原子结构的变化

将有助于从更深层次上理解材料的性能演化规

律，同时也可以为材料表面改性提供重要参考。

最近，卢侠等[42]利用球差校正STEM方法研究发

现，LiCoO2纳米颗粒经过第一次充放电后，表面

Co原子从过渡金属层迁移至Li层，形成Li-Co反

位缺陷(Li-Co antisites defect)，引起表面

Li层的衬度相比于体相明显增加(如图6

所示)，材料的表面结构也从原来的层

状结构转变成盐岩结构(与层状结构具

有相同的氧原子堆垛方式，但是金属原

子占位不一样)。表面Co原子占据Li层

中的八面体位置会导致表面层间距与体

相存在差异，阻碍锂离子在 Li 层的迁

移，从而影响材料的倍率性能。除

LiCoO2之外，随后的研究发现，其他重要

的层状正极材料(如LiNi0.5Co0.3Mn0.2O2
[40]，

LiNi0.4Co0.4Mn0.2O2
[41]，LiNi0.8Co0.15Al0.05O2

[43]，

Li(LiyNix-yMnxCo1-2x)O2
[7, 39])均存在由于过

渡金属离子迁移所导致的表面结构相变，

尤其是在较高的充电截止电压(>4.3 V)

条件下。这也表明，表面结构相变可能

是层状材料的一个共同特性，但是具体

的相变动力学以及影响因素还有待系统

的研究。由相变导致的表面结构退化不

仅会增加第一次充放电后的不可逆容量，同时也

会降低材料的倍率性能和循环性能，甚至引起电

压衰退现象[44]。

除了层状结构的正极材料之外，另一类值得

关注的正极材料是具有尖晶石结构的 LiMn2O4。

由于其具有低成本、高功率密度、高安全性能和

环境友好等特点，已成功地应用于电动汽车 [45]。

尽管如此，LiMn2O4在电化学循环或长时间存储

过程中存在严重的容量衰退现象，限制了它的使

用寿命[45]。目前普遍认为，LiMn2O4表面Mn的溶

解是导致容量衰退的主要原因，但是对于Mn溶

解机理 [46，47]，以及为什么 Mn 的溶解速率会随

LiMn2O4电极中锂含量的减少而增加等问题仍有

待深入研究 [48，49]。由于Mn的溶解是一个与材料

表面密切相关的现象，因此研究充放电过程中

LiMn2O4表面结构的变化是深入理解这一现象的

关键。唐代春等 [50]利用球差校正HAADF技术研

究了不同电化学状态下LiMn2O4的表面结构，首

次在原子尺度上观察到了LiMn2O4充放电时的表

面结构相变(如图 7 所示)。在脱锂的 LiMn2O4表

图6 LiCoO2纳米颗粒充放电前后沿[010]方向的HAADF像和ABF像。(a)和

(b)为初始状态；(c)和(d)为第一次放电至3.0 V[42]。
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面，Mn原子从 16d位置迁移至原来

Li所占据的 8a位置，形成Mn3O4相

(如图7(a)所示)。而且相变的程度依

赖于充电状态，随着充电电压升

高，表面相转变区域明显扩大(如图

7(b)所示)。在随后的放电过程中，

表面 Mn3O4相会逐渐减少，当放电

至 3.0 V 时基本消失，表面与体相

表现出完全相同的结构(如图7(c)和

图 7(d)所示)。据此，唐代春等 [50]提

出了表面 Mn3O4两种可能的分解路

径： (1)仅 Mn3O4 中四面体位置的

Mn2+溶于电解液中，得到与体相类

似的结构；(2)Mn3O4完全分解，溶

于电解液中。这也说明，处于脱锂

态的LiMn2O4表面发生结构相变，形

成Mn3O4相是导致Mn溶解和活性材料损失的重

要因素，抑制 Mn 溶解的关键在于，通过有效

的表面改性手段稳定表面晶体结构。该研究结

果不仅有助于从原子尺度上揭示 LiMn2O4 表面

Mn 溶解机制，同时也为理解其他正极材料(如

LiNi0.5Mn1.5O4、富锂锰基固溶体)中过渡金属 Mn

的溶解机制提供了重要见解。

5 结束语和展望

球差校正透射电子显微学的发展，为人们在

亚埃尺度下研究材料原子结构与性能的关系提供

了重要机遇。利用球差校正扫描透射电子显微技

术，在原子尺度直接观测锂离子电池电极材料充

放电过程中表面和界面结构变化，将我们对材料

反应机理、结构与性能关联的认识推进到原子水

平。但是，锂离子电池材料研究仍存一些基本科

学问题有待解决。例如，在过渡金属氧化物正极

材料中，人们往往更多地关注过渡金属的电子结

构和原子结构的变化，而对于氧点阵结构在电极

材料中所扮演的角色缺乏深入的理解，而这恰恰

是认识一些高容量、高电压正极材料的关键(如富

锂层状正极材料、尖晶石 LiNi0.5Mn1.5O4 正极材

料)；其次，对于一个两相甚至三相电化学反应体

系，相界面是如何推移的，与电子输运和离子输

运存在何种关系；此外，由于电极材料通常都是

在非平衡条件下工作，充放电后的结构分析有时

候未必能真实地反映材料本征的电化学过程，需

要发展高空间分辨、时间分辨的原位电子显微实

验方法，用它来研究电极材料的动力学过程(如锂

离子输运、相界面迁移和表面结构的演化)，以求

更加真实地揭示材料电化学反应机制。挂一漏

万，相信这些基本问题的澄清将为电极材料的优

化与改性，提高电池的性能奠定坚实的基础。

图7 不同充放电状态下LiMn2O4沿[110]带轴的HAADF像 (a)充电至 4.1 V；

(b)充电至4.3 V；(c)放电至4.0 V；(d)放电至3.0 V。在所选择区域的放大图像

中，位于16d和8a位置的Mn原子列衬度分别用蓝色和橙色球表示，表面相变

区域与体相的边界由绿色虚线标示[50]
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