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基于硫化物全固态锂离子电池混合正极的研究进展
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摘要： 硫化物全固态电池（ASSBs）因其能量密度高、安全性好，而成为最具前景的下一代电池技术之一。然

而其电化学性能仍不尽如人意，特别是在高压正极、高质量负载条件下，混合正极内部存在固-固界面副反应的

问题，并引发包括空间电荷层、体积膨胀、电子/离子传输等一系列问题，进而影响全固态电池性能。本文概述

了目前对硫化物电池混合正极改性的研究现状，总结了材料表面改性（界面工程）、电解质改性（材料工程）、

电极掺杂改性（部件工程）以及电极结构工程的相关发展现状及应用优势，并为下一步基于硫化物电解质的全

固态锂电池混合正极的研发方向提出了建议。
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Abstract: All-solid-state sulfide batteries (ASSBs) have become one of the most promising next-generation battery 
technologies due to their high energy density and good safety. However, their electrochemical performance still falls 
short of expectations, particularly under high-voltage cathodes and high-mass-loading conditions. Issues such as 
side reactions at solid-solid interfaces within the composite cathode can lead to problems including space charge 
layer formation, volume expansion, and hindered electron/ion transport, thereby compromising the overall 
performance of ASSBs. This article provides an overview of the current research progress on modifying composite 
cathodes in sulfide-based ASSBs. It summarizes recent advances in material surface modification (interface 
engineering), electrolyte optimization (material engineering), electrode doping and modification (component 
engineering), and electrode structural engineering, highlighting their respective advantages and applications. 
Furthermore, it offers guidance for future research directions in the development of composite cathodes for sulfide-
based all-solid-state lithium batteries.
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引 言

随着新能源产业的快速发展，动力电池在电动

汽车和储能系统中的需求日益增长[1]。传统液态锂

离子电池虽然已经实现了大规模商业化，但其能量

密度、安全性和循环寿命仍难以满足未来的需

求[2-3]。全固态锂离子电池（all-solid-state lithium-
ion batteries，ASSLBs）因其使用不可燃的固态电解

质而具备优异的安全性，并有望通过引入锂金属负

极进一步显著提升能量密度，因而被广泛认为是下

一代储能器件的核心候选技术[1,4-5]。其中，硫化物固

态电解质以其较高的室温离子电导率（约10-3 S/cm）、
优良的柔韧性和与电极良好的接触特性而受到广

泛关注[6]。尽管硫化物电解质在界面适配性方面具

有一定优势，其与高压、高容量正极材料在实际应

用中仍然面临诸多挑战[7-8]。

在硫化物全固态锂离子电池体系中，混合正极

通常由活性材料（如高镍层状氧化物、富锂锰基材

料、硫基化合物等）、固态电解质以及导电剂组成。

这一多相复合体系在实现离子和电子双通道传输

的同时，也引入了复杂的界面化学与物理问题，导

致电化学性能受限[9]。具体而言，混合正极在循环

过程中普遍存在以下几类问题（图 1）。（1）界面副反

应[4]：硫化物电解质在高电压下容易与高镍层状氧

化物等正极活性材料发生不可逆副反应，生成电化

学惰性产物（如硫化物、氧化物及磷酸盐等），不仅

消耗可逆容量，还形成阻抗层，严重降低界面稳定

性。（2）空间电荷层效应[10]：由于正极活性材料与硫

化物电解质之间存在功函数和化学势差异，易在界

面处形成空间电荷层，导致界面处锂离子迁移受到

阻碍，从而加剧极化、降低离子电导率。（3）体积膨

胀与机械接触失效[11]：高容量正极材料在嵌锂/脱锂

图1 硫化物全固态电池混合正极中的各种问题以及改性策略

Fig.1 Issues and modification strategies in the composite cathode of sulfide-based all-solid-state batteries

··1622



www.hgxb.com.cn第4期

过程中往往伴随显著的体积变化，导致与硫化物电

解质的接触致密性降低，形成孔洞与裂纹，进一步

降低了电化学性能，并加剧界面不稳定性。（4）离子/
电子传输问题[12]：混合正极内部离子与电子传输路

径不均匀，易造成局部电流分布失衡，导致部分活

性物质利用不足，同时，导电网络与离子传输网络

的协同传输不足会使整体阻抗增大。上述问题最

终导致全固态电池表现出首效降低、可逆容量衰

减、倍率性能不佳以及循环寿命缩短等一系列不良

结果，极大限制了其大规模应用。

为解决这些问题，近年来研究者围绕混合正极

体系开展了大量优化工作，主要包括以下几个方

面。（1）活性材料表面包覆改性（界面工程）[13]：通过

在高电压正极颗粒表面构筑稳定的人工界面层（如

氧化物、氟化物、磷酸盐涂层等），可以有效抑制正

极与硫化物电解质的直接接触，减少副反应并降低

界面阻抗。同时，部分离子导电涂层还能促进锂离

子在界面处的迁移，改善动力学性能。（2）电解质改

性策略（材料工程）[14]：通过元素掺杂、阴离子取代或

复合聚合物/硫化物等方式提升硫化物电解质的电

化学稳定性与力学强度，从而延缓界面分解，增强

其与高电压正极的适配性。部分研究还探索在硫

化物电解质中引入界面缓冲组分以改善与正极的

相容性。（3）电极掺杂改性（部件工程）[15]：通过在混

合正极制备过程中引入稳定的导电聚合物、锂盐、

离子液体等材料，原位反应生成稳定的界面层，改

善其结构稳定性与电化学稳定性，减缓活性材料/硫
化物电解质之间的界面副反应，提升循环寿命。（4）
电极结构设计（结构工程）[8,16]：通过调控混合正极内

部活性材料、电解质与导电剂的比例、粒径和分布

等，构建三维连续离子-电子传输网络，实现电流的

均匀分布，降低局部极化。同时，采用微纳结构调

控和多尺度复合策略[17]，有助于缓解体积效应和应

力集中。

本文围绕硫化物全固态锂离子电池中混合正

极面临的诸多瓶颈，首先对近些年来通过材料改

性、电解质优化与电极工程化设计等策略取得的积

极进展进行总结与回顾；其次讨论混合正极在多尺

度协同作用机制与界面演化规律的探索；分类总结

活性材料改性（界面工程）、电解质改性（材料工

程）、电极掺杂改性（部件工程）和电极结构工程对

混合正极性能改善的成效；最后对混合正极优化改

性提升电池稳定性的方法进行总结与展望。

1 活性材料界面改性（界面工程）优

化混合正极

界面工程作为硫化物混合正极核心优化手段

之一，通过正极活性材料表面改性实现活性材料与

电解质界面的稳定性。一方面，构筑稳定的界面

层[18-23]（如LiNbO3、Li3PO4、LiAlO2等）能有效隔绝副反

应，缓解空间电荷层形成，并提升锂离子在界面的

迁移效率；另一方面，离子导电型界面层可兼顾化

学稳定性与传输性能，显著改善电极/电解质界面的

动力学行为[13,24-26]。同时，纳米化包覆、原子层沉积

及复合涂层等先进技术进一步增强了界面层的致

密性与均匀性，从而提升了电极结构稳定性与电池

循环寿命。表 1总结了不同涂层改性类型、机理以

及优缺点。

1.1 活性材料表面包覆改性研究

高能量密度全固态电池源于高比能正极材料，

在硫化物全固态电池中，混合正极由活性材料、硫

化物电解质以及导电剂组成，因硫化物电解质氧化

还原活性高，导致电极内部存在复杂的界面问题。

通过活性材料表面改性（界面工程）策略可以有效

改善界面问题，本文总结了近些年来关于活性材料

表面涂层改性的相关报道，包括涂层材料、改性活

性材料种类、涂层工艺以及优化电池性能的效果。

在硫化物全固态电池发展早期，科研人员对活性材

料的改性主要集中在 LCO（LiCoO2）体系上。Ohta
等[27]通过喷雾涂覆法在 LCO 颗粒表面均匀包覆

Li4Ti5O12，制备了不同厚度（1~30 nm）的样品，使界面

电阻从 910 Ω 降至 44 Ω，降低了约 95%。在 5 mA/
cm2下，包覆样品容量保持率达 64%，而未包覆样品

仅 4%，即使在 10 mA/cm2（0.88 A/g）的高电流密度

下，仍能提供 44 mAh/g 的容量，通过构建纳米尺度

界面，有效增强了固态锂电池的倍率性能[图 2(a)]。
Sakuda等[28]采用溶胶-凝胶法在 LCO 颗粒表面包覆

Li2SiO3或 SiO2，结果显示 Li2SiO3包覆样品初始放电

容量达 130 mAh/g，远高于未包覆的 90 mAh/g，平均

放电电压也从3.7 V（未包覆）提升至4.0 V（Li2SiO3包

覆）。在 4.6 V 高电压下，未包覆样品界面电阻为

1700 Ω，而 Li2SiO3 包覆样品降至 750 Ω，降幅超过

50%，50 次循环后，Li2SiO3 包覆样品容量保持 110 
mAh/g，而未包覆样品仅 60 mAh/g，显著提升了全固

态电池在高电压下的电化学性能[图 2(b)]。随着涂

层改性技术的发展，传统包覆层（如LiNbO3、Li4Ti5O12
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等）虽有一定效果，但在界面亲和性、离子/电子电导

率平衡、结构稳定性等方面仍存在局限。Mao 等[29]

通过碳和 Li2CO3调控 LCO 与 TiO2的高温固相反应，

成功在 LCO 表面生成约 1.5 nm 厚的 LCTO 层，该层

具有尖晶石结构、高锂离子扩散系数（DLi⁺ = 8.22×
10-7 cm2/s）和低电子电导率（2.5×10-8 S/cm）的特性。

EIS显示LCTO@LCO的界面电阻仅为 110 Ω·cm2，远

低于未包覆 LCO 的 8363 Ω ·cm2。 LCTO@LCO 在

0.1C下初始容量为 140 mAh/g，200次循环后仍保持

116 mAh/g（82.9% 容量保持率），未包覆 LCO 仅 98 
mAh/g 初始容量，100 次循环后只剩 22.4%[图 2(c)]。
在 4.5 V 高截止电压下，LCTO@LCO 的初始容量达

180 mAh/g，100 次循环后仍有 132 mAh/g（73.3% 保

持率），未包覆 LCO 的初始容量仅为 86 mAh/g，100
次后只剩 19.9%，显著提升了硫化物基全固态锂电

池的界面稳定性和电化学性能。

在硫化物全固态电池后续的研究发展中，人们

更多地关注 NCA （LiNi0.8Co0.15Al0.05O2）活性材料的涂

层改性。Seino 等[30]采用醇盐溶液喷涂法在高镍正

极材料 NCA 表面形成超薄的 Li4Ti5O12涂层，未涂层

NCA 在 10 mA/cm2 电流密度下放电容量约为 70 
mAh/g，5 nm Li4Ti5O12涂层NCA在相同条件下容量提

升至 110 mAh/g，Li4Ti5O12涂层可有效提升 NCA在硫

化物全固态电池中的倍率性能和界面稳定性。Ito
等[31-33] 分 别 用 Li2O-ZrO2、Li4Ti5O12 和 类 金 刚 石 碳

（DLC）作为保护层应用于NCA界面改性，共同瞄准

硫化物全固态电池中正极/电解质的界面不兼容这

一核心挑战，该问题导致高阻抗、副反应和性能衰

退。从“治标”（包覆缓冲层） 向“治本”（追求绝对惰

性） 和“溯源”（清除污染源）不断深化。采用传统氧

化物涂层，旨在提供一个动力学更优的界面，用全

新非氧化物材料，旨在构建一个热力学更稳定的界

面，着眼于材料本体，从源头上减少引发副反应的

起始物。优化后的全固态电池倍率性能提升至 10 
mA/cm2，放电比容量为 110 mAh/g，阻抗降低了约

50%，循环100圈后容量保持率高达91%。

随着全固态电池的发展以及对能量密度的追

求，高镍三元正极材料成为更好的选择。但除了混

合正极中界面副反应问题，高镍含量正极材料在充

放电过程中易发生相变（如层状相-尖晶石相-岩盐

相），伴随体积膨胀/收缩，导致正极内部固固界面接

触失效，降低电池的循环寿命。Shi等[34]通过一步烧

结法，将 LiOH·H2O 和 Ta2O5 与 NCM811 （LiNi0.8Co0.1
Mn0.1O2）前体混合，同步实现表面L7TaO6涂层和体相

Ta 掺杂。0.1C 初始容量高达 203.02 mAh/g，首圈库

仑效率达到 85.42%，在 1C下循环 5650次，容量保持

率为 61.1%[图 3(a)]。该研究提出的新型 Li7TaO6包

覆及 Ta 掺杂协同策略改善了硫化物全固态锂电池

中的界面问题，实现了超长的循环稳定性。Liang
等[9]在 NMC811颗粒表面进行原子层沉积 Li3PO4，随

后 在 原 位 硫 化 形 成 梯 度 Li3P1+xO4S4x 包 覆 层 。

Li3P1+xO4S4x包覆层可以提高 NMC811 与硫化物之间

的稳定性，并抑制 NMC811 在循环过程中晶界层状

到尖晶石转变的结构退化。结果显示未包覆的

NCM811 的初始充放电容量分别为 187.7 和 126.4 
mAh/g，初始库仑效率为 67.3%；LPO-NMC811 的初

表 1　活性材料界面改性种类、机理以及优缺点

Table 1　Types， mechanisms， and advantages/disadvantages of interface modification for active materials

改性策略/
涂层类型

传统氧化物

涂层

先进功能涂层

非氧化物/
梯度涂层

典型代表

Li4Ti5O12, Li2SiO3, 
LiNbO3

Li2O-ZrO2, Li7TaO6, 
Li3PO4

DLC（类金刚石碳）,
Li-Ta-O-F,Li3P1+xO4S4x

核心机理

在活性材料与硫化物电解

质之间构筑物理屏障，

抑制副反应

不仅提供物理隔离，更注

重涂层材料本身的高离

子电导率、结构稳定或

界面亲和性

构建热力学更稳定的界

面，或形成成分/性能渐

变的梯度结构，以完美

匹配两侧材料

优点

工艺相对成熟；有效降低界面阻

抗；提升循环稳定性与倍率性

能

更高的锂离子传输性能；更好的

高电压稳定性；部分涂层（如

Li7TaO6）可同时实现体相掺

杂，协同改性

化学/电化学稳定性，从根本上抑

制副反应；梯度层能实现应力

缓冲和离子传输的平滑过渡；

部分涂层（如氟化物）具有优

异的高压稳定性

局限性

涂层离子电导率不足；高

电压稳定性有限；难以

完全解决体积变化导致

的机械接触失效

合成工艺更复杂，对厚度

与均匀性控制要求高；

成本可能较高

制备工艺复杂，难以大规

模 应 用（如 原 子 层 沉

积）；非氧化物涂层的离

子电导率需精细调控
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图2 (a) 铟锂/钴酸锂电池的阻抗（Z）和充放电曲线[27]；(b) 无涂层、SiO2涂层和Li2SiO3涂层钴酸锂全固态电池在第一次充电至

4.6 V后的阻抗曲线（vs Li）[28]；(c) LCO内核上原位形成LCTO涂层的流程示意图以及改性后电池循环与倍率性能[29]

Fig.2 (a) Impedance (Z) and charge-discharge curves of an In-Li/LCO battery[27]; (b) Impedance curves of uncoated, SiO2-coated, and 
Li2SiO3-coated LCO all-solid-state batteries after the first charge to 4.6V (vs Li) [28]; (c) Schematic diagram of the in-situ formation 

process of an LCTO coating on the LCO core, and the cycling and rate performance of the modified battery[29]
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始充放电容量分别提高到 216.7 和 171.4 mAh/g 
（79.1%库仑效率）；原位硫化后的PS-LPO-NMC811
的比容量进一步提高到 228.5 mAh/g和 194.7 mAh/g
（库仑效率为85.2%）[图3(b)]。该涂层不仅提高了活

性材料与硫化物电解质的稳定性，并有效地抑制了

活性材料相转变带来的结构老化问题。高镍正极

材料兼具高压特性，随着截止电压的升高，其能量

密度将进一步提高，但对应的挑战更加严峻。Liu
等[35]通过简单有效的原位气-固反应将高镍正极表

面的残碱转化为兼具高电压稳定性和优异离子传

输性能的 Li-Ta-O-F 电解质包覆层，从而使得全固

态电池在4.8 V的高截止电压下稳定工作。使用Li-
Ta-O-F 电解质包覆的 NCM811 正极（C-NCM）组装

的固态电池在 4.5 V 截止电压，30℃、1 mA/cm2的条

件下循环 500 圈后的保持率为 94%。此外，固态电

池在 4.8 V 的高截止电压，30℃、1 mA/cm2的条件下

循环 200圈后的保持率为 80.4%[图 3(c)]。这表明该

策略有效地提高了高镍材料在高压下的循环稳定

性。Li 等[36]提出了一种表面重构方法，将 NCM811
颗粒表面的残留锂化合物转化为均匀的Li3VO4涂层

（LVONCM）。得益于抑制的界面副反应和增强的高

截止电压下的结构稳定性，采用LVONCM的全固态
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电池在 4.5 V 下展现出卓越的循环稳定性，经过

2000次循环后，容量保持率为 80.0%。即使在 270 d
的循环时长后，容量保持率仍高达86.24%[图3(d)]。
1.2 活性材料表面改性机理

如前文所述，通过活性材料表面包覆改性硫化

物混合正极的稳定性已取得了可观的效果。但不

同涂层改性的机理不尽相同，通过对其工作机制进

行深入的了解，对后续不同改性策略进行协同配合

具有指导作用。表 2归纳了多种功能涂层的作用机

制及实现效果与优势。

图3 (a) L7TaO6包覆NCM811合成示意图、PNCM811和L7TaO6-1%（质量分数）在1C下的长循环曲线[34]；(b) NMC811初级粒子

与离子导电和梯度锂梯度Li3P1+xO4S4x涂层示意图及电池循环性能[9]；(c) ASSB的倍率性能以及高压循环性能[35]；

(d) NCM811表面重建过程示意图以及高压循环性能[36]

Fig.3 (a) Schematic diagram of the L7TaO6-coated NCM811 synthesis process and long-term cycling curves of pristine NCM811 and 
L7TaO6-1%(mass) at 1C[34]; (b) Schematic diagram of an NMC811 primary particle with an ion-conductive gradient Li3P1+xO4S4x coating, 

and the corresponding battery cycling performance[9]; (c) Rate capability and high-voltage cycling performance of the ASSB[35]; (d) 
Schematic diagram of the surface reconstruction process of NCM811 and its high-voltage cycling performance[36]

表 2　不同功能涂层的作用机理及实现效果

Table 2　Mechanisms and implementation effects of different functional coatings

核心功能

稳定界面 & 
抑制副反应

提供快速锂离子

传输路径

表面重构

（变害为利）

多机制协同

涂层材料

Li2ZrF6（LZF）非晶/
纳米晶涂层

离子-电子混合导电层

（In-cPAN）
Li1.175Nb0.645Ti0.4O3
（LNTO）涂层

铁电体（GClO4）涂层

Li3VO4 （LVO）涂层

Li-Ta-O-F电解质涂层

LNTO涂层

TNO包覆+Ti掺杂

作用机理

热力学稳定以及抑制

界面降解

配位稳定；动态稳定

界面

原位形成离子导体

构建内建电场

原位转化

协同：离子传输+
界面稳定

协同：物理隔绝+
体相锚定

实现效果

保护层功能更持久，从根本上消除了界面相互作用的动力学障碍，

实现了超长循环寿命

通过化学键合实现界面强化，并构建动态稳定的电极/电解质界面，

显著抑制副反应

不仅降低了初始界面电阻，更在循环过程中构建稳定的高速离子通

道，大幅提升倍率性能

通过电学机制而非传统的化学/物理机制，为界面离子传输提供全

新驱动力，突破动力学瓶颈

清除了表面残锂这一副反应“引发剂”；构建了能抑制副反应和结构

滑移的稳定界面层

将有害物质转化为有益功能层，工艺简单，为高电压下稳定工作提

供了关键界面保障

通过多种元素的不同作用，协同实现了界面的全面稳定与动力学优

化

实现了从“界面”到“体相”的协同增强，是应对高电压、高镍正极复

杂挑战的典范策略
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He 等[37]在 LCO 的表面构建了均匀的约 5 nm 的

Li1.175Nb0.645Ti0.4O3（LNTO）涂层。受益于更好的 Li+导

电性和化学稳定性，LNTO@LCO 在≥4.5 V的电化学

活化后实现了元素偏析，引发了 Ti 向 LCO 界面扩

散，Ti倾向于与晶格O形成结合，从而避免了结晶裂

解的产生。同时，位于 LNTO@LCO/Li5.5PS4.5Cl1.5与硫

化物电解质界面的 Nb大大抑制了副反应和界面电

阻。先进的 HRTEM、DPC-STEM 和相应的分析证

实，界面稳定尖晶石相的形成为正极界面提供了稳

定和快速的界面Li+传导途径。因此，ASSLB在正极

界面上建立了一个持久而优越的离子传导路径。

这项工作为正极/SSE 的界面设计提供了一条简单

而有力的道路，同时也揭示了典型的氧化物/硫化物

界面，如 LNO@LCO/SSE 的界面降解机制 [图 4(a)]。
Zhou 等[38] 提出了一种在 LiCoO2 表面涂覆 Li2ZrF6

（LZF）保护层的方法，以解决硫化物全固态锂离子

电池中正极材料与固态电解质界面的长期挑战。

LZF涂层厚度为6~13 nm，其中一些纳米晶簇嵌入在

非晶基质中，LZF与Li6PS5Cl之间的热力学相互反应

能量极小，且其分解产物不导电，使LZF保护层在长

期循环过程中保持稳定。相比之下，常用的 LiNbO3
（LNO）材料由于转变为混合导电中间层而过早失去

功能，从而消除了 LiCoO2与固态电解质之间相互作

用的动力学障碍。因此，与LNO相比，LZF保护层在

减少不利副产物的积累以及缓解 LiCoO2表面重构

方面更为有效[图 4(b)]。Li 等[39]通过简单的溶剂蒸

发法制备了一种GClO4分子铁电体包覆LiCoO2正极

材料。铁电包覆层具有单畴的、垂直于正极颗粒表

面向上的极化状态，这直接关系到铁电内建电场的

有效构建和作用发挥，即影响正极/电解质界面的锂

图4 (a) 离子通过LNO和LNTO夹层的离子传输示意图[37]；(b) LZF-LCO的结构SEM和EDS谱图[38]；(c) GClO4包覆结构及

全固态电池的示意图[39]

Fig.4 (a) Illustration of ion transport through LNO and LNTO interlayers at the interface[37]; (b) SEM and EDS mapping of the LZF-
LCO structure [38]; (c) Schematic diagram of the GClO4 coating structure and the all-solid-state battery[39]
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离子传输行为。结合有限元和第一性原理计算，证

实铁电材料与正极材料之间的晶胞失配诱使铁电

包覆层产生了挠曲电效应[一种由机械应变梯度（非

均匀应变）诱导电极化的机电耦合现象]。进而得到

了特殊的铁电极化状态[图 4(c)]，提升 LiCoO2 /LSPCl
界面的稳定性。该工作提出了正极和电解质之间

铁电内置电场的构建机制，为铁电材料增强锂电池

性能的研究提供了理论指导。

综上所述，LCO包覆改性的作用机制多样且高

效，主要围绕稳定界面、抑制副反应、提供快速锂离

子传输路径三大目标展开。不同材料的包覆层通

过化学（元素扩散、形成新相）、物理（构建惰性屏

障）或电学（构建内建电场）等不同机制来实现这些

目标，为解决高能量密度全固态电池的界面难题提

供了多种有效的设计思路。

针对高镍正极材料，Li 等[36]提出了一种表面重

构策略，通过构建 Li3VO4（LVO）改性的高镍正极材

料，实现了在硫化物基全固态电池中稳定的循环性

能。利用原位DRT分析、XPS测量和TEM技术等手

段，深入研究了 LVO 层对界面稳定性的增强作用。

表面重构的 LVO 层被证明能够有效抑制正极与电

解质界面处的不良化学/电化学副反应，同时缓解结

构退化现象（如滑移），增强 NCM 表面的结构完整

性，从而改善界面动力学[图 5(a)]。Sun 等[40]成功合

成了具有表面 TiNb2O7 包覆和体相 Ti 掺杂的单晶

NCM 正极材料（DC-TNO@SCNCM）。裸 SCNCM 和

LGPS 的界面不稳定，在高电压下电化学循环过程

中，由于 SCNCM的电子导电性和硫化物 SSE固有的

窄电化学窗口，界面降解严重。高氧化电位导致晶

格氧损失和氧空位的产生，进一步氧化 SSE并形成

含氧的亚硫和含磷物质；分解产物严重阻碍了界面

处的离子传输，从而影响了 ASSBs 的性能。DC-
TNO@SCNCM 显著增强的电化学性能可归因于两

个方面：（1）具有热力学/电化学稳定性和电子绝缘

性的均匀 TNO 涂层可以避免 SSE 分解；（2）在

SCNCM 中掺 Ti 以形成强 Ti—O 键可以有效地稳定

晶格氧并防止在界面处形成含氧物质 [图 5(b)]。
Zheng 等[41]通过原位聚合及环化热处理工艺，在

NCM811 表面构建了连续均匀的离子-电子混合导

电 In-cPAN 改性层。改性层中 PAN 的极性氰基官

能团与过渡金属离子间的配位作用，不仅强化了涂

层与基体的界面结合强度，更有效稳定了材料的晶

体结构，显著抑制了电极/电解质界面的副反应；同

时构建的离子/电子双连续传输通道和动态稳定的

图5 (a) P-NCM和LVO-NCM在循环过程中的结构演变示意图[36]；(b) SCNCM的界面失效机制示意图和DC-TNO@SCNCM的

协同改性功能机制示意图[40]；(c) 多尺度Li||NCM811和Li||In-cPAN@NCM811固态电池模型示意图[41]

Fig.5 (a) Schematic diagram of the structural evolution of P-NCM and LVO-NCM during cycling[36]; (b) Schematic diagram of the 
interfacial failure mechanism of SCNCM and the synergistic modification mechanism of DC-TNO@SCNCM[40]; (c) Schematic diagram of 

multi-scale models for Li||NCM811 and Li||In-cPAN@NCM811 all-solid-state batteries[41]
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电极/电解质界面，使正极内电荷转移速率显著提升

[图 5(c)]。提出的界面工程策略，实现了从配位作用

到应力调控的多级协同优化，为开发兼具高安全

性、宽温域适应性和优异循环稳定性的固态锂电池

体系提供了创新思路。

综上，理想的高镍正极包覆层不再是单一的惰

性隔离层，而是一个多功能集成界面。它同时扮演

着隔离剂、稳定剂和传导优化剂的角色。通过多机

制协同，共同实现了高镍正极在硫化物全固态电池

中界面稳定性和电化学性能的突破。

2 硫化物电解质改性（材料工程）优
化混合正极

硫化物电解质具有与液态电解质相匹敌的电

导率，但其电化学窗口较窄（<3 V）[42-44]，在正极-电解

质界面或是混合正极内部会发生分解，生成副产物，

阻碍离子、电子的传输。通过对硫化物电解质进行改

性（材料工程），包括掺杂、表面包覆等策略，可以有效

提高其在正极中的稳定性。本文总结了近年来对硫

化物电解质改性所做工作的相关报道（表3）。
2.1 元素掺杂

硫化物电解质掺杂改性是通过在晶格中替换

特定的元素或引入缺陷以改变电解质内部的晶体

结构，从而提高其性能表现。掺杂改性的关键在于

元素和配比的选取，根据掺杂元素的差异，电解质

的电导率、化学稳定性以及机械强度均可能有所不

同。Dong等[45]在电解质制备过程中加入 LiF以替代

LiCl[图 6(a)]，将电解质的实际电化学窗口从 2.4 V提

高到 3.5 V；同时维持较高的离子电导率（3.3 mS/
cm），含 F 电解质会原位形成富氟界面层（如 LiF、
CoFx等），有效抑制 SSE分解和界面副反应。采用超

高负载 LCO（203.8 mg/cm2）正极搭配 Si 负极，实现

25.7 mAh/cm2 的超高面容量的全固态电池。Kim
等[46]使用 XeF2作为固态氟化剂，在 60℃下进行无溶

剂干法处理，实现了硫化物电解质表面可控的氟化

层，形成约 37.3 nm厚的均匀氟化层，包含LiF、LiCl、
P2Sx等物质，并伴随 F 元素对 Cl 元素的部分晶格取

代，离子电导率仍然保留了 82.8%（2.4 mS/cm）[图 6
(b)]。氟化后电解质显著提高了界面稳定性，极化减

小。组装的 NCM|LiIn电池可以发挥 186.9 mAh/g的
容量，使用未改性电解质的电池放电容量只有

173.6 mAh/g。Luan 等[47]在电解质制备过程中加入

Li3N 制备了氮掺杂硫化物电解质 Li5.55PS4.45N0.05Cl1.5，

其表现出对空气更高的稳定性，对称Li/Li电池具有

表 3　电解质改性策略、机理及优缺点

Table 3　Electrolyte modification strategies， mechanisms， and advantages/disadvantages

电解质改性策略

单元素掺杂

多元素掺杂

无机物表面包覆

有机物表面包覆

聚合物共混

核心机理

在电解质晶格内部引入不同的单种元

素，改变晶格体积和化学环境，构建

富氟界面，增强空气/水稳定性等

引入多种不同元素进入电解质晶格，

调整电解质晶格结构，协同提高电

解质电导率、稳定性等

在硫化物电解质颗粒表面沉积无机薄

层，构建电子绝缘/离子导电的界面

缓冲层

利用有机分子在电解质表面形成致密

吸附层，外侧提供疏水有机链段，内

侧与硫化物牢固结合；同时可在分

子结构中引入含 Li+亲和基团，保证

界面附近的离子传导能力

构建“硫化物刚性骨架+聚合物柔性

网络”的双连续结构：硫化物提供高

速 Li+传导主通道，聚合物填充孔

隙，提高膜的柔性和韧性，减小界面

接触电阻

优点

工艺路线相对简单，易与现有球磨/固
相合成放大；可以在保持较高离子

电导率的前提下同时提高界面稳定

性和空气稳定性；适合针对特定失

效机理进行“定向设计”

多种元素可分工协作，实现导电率、界

面稳定性、空气稳定性和力学性能

的多目标优化

不改变电解质主体相结构，对体相 σ
影响小；可在成膜之后整体包覆，兼

容多种硫化物体系；适配高压

可显著改善硫化物在潮湿空气中的稳

定性；有机层柔性好，能够缓冲压实

及循环过程中的应力集中；制备工

艺适合复杂形状与大面积电解质膜

兼具较高 σ（10-3~10-4 S/cm）与优异机

械顺应性，易实现自由支撑薄膜，适

配卷绕/叠片工艺

局限性

掺杂量和占位（阳/阴离子位）存在较

窄窗口；含 Ag 等贵/稀元素时成本

和资源可持续性受到限制；掺杂多

为体相调控，对高度不均匀的界面/
颗粒接触问题缓解有限

双掺杂的掺杂量比例优化困难

工艺复杂度和成本较高；涂层厚度与

均匀性窗口窄；部分氧化物/氟化物

涂层本身与硫化物存在热力学反应

风险

需要选择与硫化物化学惰性的溶剂和

前体；有机层本身的电化学窗口相

对有限，在高电压/高温下可能分

解；若亲离子基团设计不当，会明显

降低界面Li+传导

制备工艺中所使用的溶剂等应与硫化

物电解质相适宜；聚合物需要对正

负极及电解质稳定，以获得稳定界

面
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1.3 mA/cm2的临界电流密度。全固态 Li/Li5.55PS4.45N0.05 
Cl1.5/NMC 电池在 0.1C 条件下放电比容量达到 180.4 
mAh/g。除了使用非金属元素掺杂，还可以使用金

属元素掺杂。Wu等[48]通过简单球磨热处理的方式，

在 LPSCl 制备过程中加入 Ag2S，得到 Ag 掺杂的

LPSCl，不仅提高了电导率（9.6 mS/cm），还显著抑制

了锂枝晶和界面副反应[图6(c)]。在LiIn|Li5.45Ag0.05PS4.5 
Cl|NCM622 电池中，0.5C 下初始放电容量为 172.6 
mAh/g，100次循环后容量保持率为98.8%。

除了单元素掺杂改性外，多元素（≥2种）协同掺

杂改性同样具有可观的效果。Yu 等[49]在电解质制

备原料中加入 Li2AlO2，使用 Al、O 双元素部分取代

P5+、S2-合成了 Li3.08Al0.04P0.96S3.92O0.08，形成了更稳定的

结构单元。通过计算发现，POS3 单元的水解反应  
能>0，意味着其对水更稳定，可以在室温下抵抗水

解 25 min[图 6(d)]；同时其具有高达 3.27 mS/cm 的电

导率，是未改性电解质的 6.8倍，活化能低至 19.3 kJ/
mol。在 Li-In 作为负极、铌酸锂包覆 NCA 作为正

极，且负载为10 mg/cm2的情况下，300次循环后容量

保持率为 90.57%。掺杂改性除了可以提高电解质

的化学稳定性，还可以提高电解质的离子电导率。

Choi等[50]成功合成了 Ge、Cl双掺杂的 LGPS，化学式

为 Li10.3Ge1.6P1.4S11.7Cl0.3，室温下离子电导率达到 12.4 
mS/cm。Ge由于其较低的氧化态，促进了锂间隙原

子的形成，增强了协同跳跃机制，即多个相邻的锂

离子协同迁移，降低了扩散能垒。而Cl更高的电负

性导致 GeS4四面体扭曲形成 GeS3Cl，这种不对称结

构增强了四面体基元的旋转和平移运动，四面体基

元的运动会像桨轮一样“带动”附近的锂离子迁移

[图 6(e)]。组装的全固态电池 NCM811|Li-In 在 0.1C
下放电容量提升了 23%（从 137 mAh/g 增至 169 
mAh/g），并展现了优异的循环和倍率性能。Li等[51]

在电解质制备过程中，将 LiCl 和 P2S5 部分替换为

CuBr2，制备了Li5.8P0.9Cu0.1S4.5Cl1.3Br0.2。Br优先占据 4a/
4d Wyckoff位点，增加阴离子无序度，促进 Li+迁移。

Cu取代 P形成 Cu-S键，增强结构稳定性，降低水解

反应活性。该电解质在氯苯中浸泡 24 h后，离子电

导率仍保持在 1 mS/cm。使用该电解质组装的对锂

电池在 0.2 mA/cm2下稳定循环超过 3000 h，全电池

在 0.2C 下可以稳定循环 400 圈[图 6(f)]。Cai 等[52]通

过机械球磨、退火制备了 Si、O、Br 三元掺杂的

Li5.55Si0.05P0.95S4.4Cl0.75Br0.75O0.1，室温离子电导率为 7.5 
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mS/cm，活化能降低至 0.237 eV（Li5.5PS4.5Cl1.5为 0.246 
eV）。由于其构型熵增加和晶格无序性提升，其对

空气更稳定。O2-替代 S2-形成更稳定的 P—O 键，抑

制 H2S 生成。临界电流密度（CCD）达 1.67 mA/cm2

（Li5.5PS4.5Cl1.5仅为0.288 mA/cm2），表明其抑制锂枝晶

的能力显著增强。Li-In/Li5.55Si0.05P0.95S4.4Cl0.75Br0.75O0.1/
NCM811@LNO 全电池在 0.2C 下初始放电容量为

148.0 mAh/g，50 次循环后容量保持率为 88.1%[图 6
(g)]。除此之外，还有使用 Ge掺杂[53]，Sn、N双掺杂[54]

及Bi、O双掺杂[55]等相关的研究，需要进一步探究其

图6 (a) LiF替代LiCl改性LSPCl的机理示意图[45]以及(b)阻抗图[46]；(c) Ag掺杂的LPSCl示意图[48]；(d) Li2AlO2改性硫化物电解质

的机理与性能图[49]；(e) Ge、Cl双掺杂的LGPS提升离子跃迁能力[50]；(f) Li5.8P0.9Cu0.1S4.5Cl1.3Br0.2全固态电池性能[51]；(g) Li-In/ 
Li5.55Si0.05P0.95S4.4Cl0.75Br0.75O0.1/NCM811@LNO全电池性能[52]

Fig.6 (a) Schematic diagram of the mechanism for modifying LSPCl with LiF as a substitute for LiCl[45]and (b) the corresponding 
impedance plot[46]; (c) Schematic diagram of Ag-doped LPSCl[48]; (d) Mechanism and performance plots of Li2AlO2-modified sulfide 

electrolyte[49]; (e) Enhanced ion migration capability achieved by co-doping LGPS with Ge and Cl[50]; (f) Performance of the 
Li5.8P0.9Cu0.1S4.5Cl1.3Br0.2 all-solid-state battery[51]; (g) Performance of the Li-In/ Li5.55Si0.05P0.95S4.4Cl0.75Br0.75O0.1/NCM811@LNO full cell[52]
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中的改性机理，寻找更合适的元素，提高改性效果，

降低成本。

2.2 表面包覆

除了对电解质进行掺杂改性外，在电解质颗粒

表面构建包覆层也可以在不牺牲电解质电导率的

情况下，提高电解质的化学稳定性。He等[56]通过球

磨法在 Li5.6PS4.4Cl1.6（LPSCl）表面构建 Li2SO4（LSO）致

密保护层，阻止LNO对LPSCl的氧化侵蚀，有效抑制

LPSCl 与 LNO 的化学副反应[图 7(a)]。电池在 4.6 V
截止电压的情况下，循环 140 次后容量保持率为

95%，展示出出色高压稳定性；并且在 21 mg/cm2的

高正极负载，0.1C 下放电比容量达 216 mAh/g（3.1 
mAh/cm2）。 Liu 等[57] 将 长 链 烷 基 硫 醇（1-
undecanethiol，UDSH）和硫化物固态电解质（如

Li6PS5Cl, LPSCl）进行行星混合，再去除多余的

UDSH[图 7(b)]。得到包覆改性的硫化物能够在潮湿

空气（33% RH）中稳定保存长达 2 d，离子电导率仍

保持在 1 mS/cm 以上。源于 UDSH 能形成 S—S 键，

稳定吸附在 LPSCl 表面，合适长度的烷基链朝外形

成疏水层。UDSH@LPSCl 经 1 d 暴露后 CCD 仍为

0.6 mA/cm2，未修饰的 LPSCl 降至 0.3 mA/cm2。Luo
等[58]采用ALD技术，以叔丁醇锂、磷酸三甲酯和H2S
为原料，经过 200℃处理，成功在 LPSCl 电解质颗粒

表面合成了非晶态的 LPS（Li3PS4）薄膜。LPS 涂层 
降低了界面电子电导，抑制了 LPSCl 的不可逆氧 
化。LPS@LPSCl 的氧化产物更多是可逆的中间态

（—P—Sn—P—和 S—S 键），在放电时能被还原回

PS3 -4 ，从而贡献额外的可逆容量；同时非晶态LPS与
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图7 (a) LSO保护层作用机制[56]；(b) UDSH@LPSC复合电解质制备工艺[57]；(c) HCPE电解质体系全固态电池性能[59]；

(d) 改性LPSCl-PEO与未改性LPSCl电解质全固态电池性能对比[60]

Fig.7 (a) Mechanism of the protective layer of LSO[56]; (b) Preparation process of the UDSH@LPSC composite electrolyte[57]; 
(c) Performance of the all-solid-state battery using the HCPE electrolyte system[59]; (d) Performance comparison of all-solid-state 

batteries using modified LPSCl-PEO versus unmodified LPSCl electrolyte[60]
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锂金属形成稳定的界面，抑制了副反应。在 0.1C、

30℃下，改性电池的首次放电比容量达 198.7 mAh/
g，优于未改性电池的 187.8 mAh/g，实现了整体（正

极/电解质/负极）优化，而非仅针对单一界面。

2.3 聚合物共混

将硫化物电解质和聚合物掺混制备混合硫化

物固态电解质可以提高电解质膜的柔性，改善固固

界面接触，降低电解质膜的孔隙率。Zhang等[59]使用

PTFE 作 为 黏 结 剂 ，通 过 干 法 辊 压 制 备 多 孔

Li5.6PS4.4Cl1.6（LPSCl）框架。采用含 6 mol/L LiTFSI 的
FEC/ETPTA体系，通过UV固化原位填充多孔框架，

形成高浓度复合聚合物电解质（HCPE），具有 5.46×
10-4 S/cm的离子电导率（高于纯凝胶电解质）。高浓

度复合电解质可以增强锂金属与硫化物的化学/电
化学稳定性，提供连续离子通道，提升离子迁移数，

缓解浓度极化，抑制锂枝晶的生长。LFP 全电池在

1C 下循环 150 次容量保持率为 94.1%，2C 循环 150
次保持率为 89.7%[图 7(c)]。Luo 等[60]通过将 LPSCl
粉末在氧气气氛中进行处理，能够在电解质表面引

入氧元素，提高界面稳定性；并在组分中引入 5%
（质量分数）的 PEO，改善了电解质的力学性能。柔

性复合电解质能够降低界面阻抗，保持良好的离子

电导率；同时还适用于高负载正极，在 4.46 mAh/cm2

的高负载下，60℃时能够稳定运行 1000 圈，容量保

持率达74%[图7(d)]。
3 电极掺杂改性（部件工程）优化混

合正极

混合正极内部不可或缺的三大组分包括活性

材料、导电剂和固态电解质，由于固固接触存在致

密度低[61-64]的问题，且三相界面副反应明显，往往导

致全固态电池性能差。通过在电极制备过程中掺

杂聚合物、锂盐或者离子液体等，可以有效地改善

电极内部结构，构建稳固界面，抑制副反应，提高电

极稳定性。本文总结了近年来硫化物全固态电池

中使用不同材料掺混改性混合正极的相关进展。

3.1 锂盐掺杂改性混合正极

在电极材料中加入锂盐，通过控制锂盐分解为

需要的界面产物，可以有效提高电池的界面稳定

性。Wu等[65]成功地将液态电池添加剂 LiPO2F2引入

固态电池中。在电池循环过程中，LiPO2F2在正极界

面原位分解，形成一层富含 LiF、Li3PO4和 LixPOyFz的

稳定且离子导通的保护性层[图 8(a)]。既能物理隔

绝 NCM 与 LPSCl 的直接接触，抑制副反应，其组分

（LiF，Li3PO4）又能促进锂离子传输，改善动力学。在

0.5C下循环 600周后，LPSC@3%LiPO2F2基电池仍能

保持 85.5% 的容量，展现出卓越的长循环性能。类

似 地 ，Kim 等[66] 使 用 LiPO2F2 与 硫 化 物 电 解 质

（Li6PS5Cl）形成双峰结构，填充颗粒间孔隙，实现电

极致密化，使电极的体积容量和体积能量密度显著

提高[图 8(b)]。在初始化过程中，LiPO2F2在正极材料

（如NCM811）表面分解形成富含LiF和LixPFy的保护

层，以抑制电解质氧化降解。电池在 60℃、0.1C 下

循环 100 圈后容量保持率为 96.4%。除了使用

LiPO2F2之外，Wang 等[67]通过高能球磨将 LiDFOB 与

LPSCl混合，LiDFOB在制备过程中原位分解。副产

物层是有机无机复合层，具有一定的力学性能和化

学稳定性，在正极界面处能够缓解体积变化，抑制

正极内部界面副反应。改性后的电池在 0.1C 下放

电容量达 183 mAh/g，2C 下仍保持 138 mAh/g 的容

量，且在 1C 下循环 1500 次后容量保持率为 89.3%；

即使正极负载量为 35.7 mg/cm2（面容量超过 6 mAh/
cm2），0.3C 下 200 次循环后仍能保持 85% 的容量

[图8(c)]。
3.2 聚合物掺杂改性混合正极

导电聚合物填充混合正极，可以有效提高电极

内部的结构致密性、稳定性和电导率，然而聚合物

如何有效添加进正极内部仍具有挑战性。原因在

于黏附力强的聚合物具有较高的极性，只溶解在极

性溶剂中，而极性溶剂与硫化物电解质不稳定[68-69]。

Kim 等[70] 使用聚碳酸丙烯酯基离子导电聚合物

（PPC-ICP）作为正极中的多功能添加剂，其具有比

PEO 更高的电化学氧化稳定性。它在活性物质

（NCA）和硫化物电解质（LPSCl）之间形成了一层化

学和电化学稳定的缓冲层。该聚合物凭借其优异

柔韧性，能有效填充固-固接触界面的孔隙，维持离

子通路，缓解充放电过程中正极材料的体积变化，

保持界面紧密接触。改性后的全固态电池在 0.3C
下，初始放电比容量为 162 mAh/g，100 圈后仍然有

120 mAh/g 的放电比容量，而 PEO 组别初始放电容

量只有 125 mAh/g。Hong等[71]使用一种锂离子导电

聚合物[PTFE与全氟(3-氧杂-4-戊烯磺酸)锂盐共聚

物]作为干法正极的黏结剂，兼具高离子电导率

（1.6×10-5 S/cm），优异黏结性能和均匀分布能力；提

供连续的Li+传导路径和强黏结力[图9(a)]，与硫化物

电解质具有良好的相容性，有效抑制循环过程中的

··1635



第77卷化 工 学 报

界面接触损失和副反应。搭配 LiNi0.7Co0.1Mn0.2O2正

极的固态电池在 0.5C下循环 300次后容量保持率达

90%，远高于 PTFE（24%）和无黏结剂体系。Kim
等[72]为了在正极材料中加入聚合物黏结剂而不牺牲

对电解质的稳定性，通过共溶剂策略（低极性的二

溴甲烷与高极性的丁酸己酯）实现NBR和LiTFSI的
共溶解 [图 9(b)]，作为正极新型聚合物电解质（DPE）
型导电黏结剂。使用 DPE 制备 NCM 正极的全固态

电池在 30℃下表现出更高容量（163 mAh/g vs 147 
mAh/g）和初始库仑效率（78.9% vs 70.4%）。除了使

用现有聚合物，Hong等[73]合成了新型嵌段聚合物[聚
(乙烯-丙烯酸甲酯-甲基丙烯酸缩水甘油酯)]，其在

低极性溶剂（丁酸丁酯）中溶解性好，且对正极组分

（活性物质、固体电解质、导电碳）具有极强的黏结

力。在高面载量（32.2 mg/cm2）、0.2C 下初始容量为

191.1 mAh/g（面容量 6.15 mAh/cm2），循环 100 圈容

量保持率为 83.2%。甚至在无负极软包全电池（面

容量 4.43 mAh/cm2）体系中，4 MPa 堆叠压力，60℃、

0.2C下初始库仑效率达到88.2%，循环100圈后容量

保持率为 88.9%，体积能量密度达到 778.0 Wh/L
[图9(c)]。
3.3 离子液体掺杂改性的混合正极

固态电池相较于液态电池，缺乏电解液的润

湿，电极内部接触不充分，导致阻抗大、循环稳定性

差等问题。通过在混合正极内部加入与硫化物体

系稳定的液体可以有效提高正极内部的接触性，已
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有研究报道利用离子液体改性硫化物电池体

系[15,74-75]。Kim 等[76]使用离子液体 [Py14] [TFSI]（N-甲

基-N-丁基吡咯烷双三氟甲磺酰亚胺）作为孔隙填

充剂，通过湿法涂覆在 LGPS表面，构建致密电极结

构，[Py14]+[TFSI]-填充孔隙后，显著提升了电极内部

的离子传输效率，降低了界面阻抗。离子液体填充

的电池在 0.05C下放电比容量达 168 mAh/g，接近压

片电极（178 mAh/g），远高于原始电极（85 mAh/g）。

图8 (a) LiPO2F2在正极侧的作用机制及全固态电池性能[65]；(b) 掺杂LiPO2F2提升电极的致密性[66]；(c) LiDFOB掺杂改性正极的

作用机制以及全固态电池性能[67]

Fig.8 (a) Mechanism of LiPO2F2 at the cathode interface and the corresponding all-solid-state battery performance[65]; (b) Enhanced 
electrode compactness through LiPO2F2 doping[66]; (c) Modification mechanism of LiDFOB doping on the cathode and the performance of 

the all-solid-state battery[67]
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4 电极结构工程优化混合正极

高能量密度硫化物基全固态电池需要匹配高

载量正极，厚电极下的性能取决于三类“可度量”的

结构效应。（1）双连续传输：有效离子/电子电导（σeffi /
σeffe ）与各自迂曲度（τSE/τC）；（2）有效界面：CAM-SE
（cathode active material-solid electrolyte）的真实接触

面积与其电荷转移阻抗；（3）力学稳定性：循环应变

下的颗粒/网络完整性与堆压需求。其能否在高载

量电极的条件下，维持离子-电子双渗流、抑制界面

副反应并经受住电池在循环过程中产生的力学扰

动，很大程度上取决于复合正极结构层级上的设

计。对于复合正极来说，结构工程的独特价值在于

在不改变材料体系的前提下，通过粒径/形貌/结构

图9 (a) 导电黏结剂PPC-ICP提升电极离子传输示意图及全固态电池性能[71]；(b) 共溶NBR和LiTFSI黏结剂提升电极离子

传输示意图及全固态电池性能[72]；(c) 黏结剂提升电极离子传输及致密性[73]

Fig.9 (a) Schematic diagram of the conductive binder PPC-ICP enhancing ion transport in the electrode and the corresponding all-
solid-state battery performance[71]; (b) Schematic diagram of the co-dissolved NBR and LiTFSI binder improving electrode ion transport 
and the corresponding all-solid-state battery performance[72]; (c) Enhancement of electrode ion transport and compactness by the binder[73]
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调控，以最小的材料代价对传输与界面动力学进行

改善。基于此，本节从活性材料粒径与形貌、电解

质粒径与级配、导电剂种类与设计以及复合正极组

分配比与结构设计四个方面对电极结构工程进行

综述，如表4所示。

4.1 活性材料粒径、形貌

在硫化物固态电池混合正极中，活性材料的粒

径与形貌不仅决定单颗粒的扩散路径与力学响应，

还会通过改变其与硫化物电解质及导电剂的接触

面积与接触质量，重塑离子/电子双通道的连通性与

界面属性。Strauss 等[77]在 NCM622/β-Li3PS4体系中

系统考察了二次颗粒粒径对ASSB性能的影响[图10
(a)]。当活性材料颗粒（d50）由 4.0 μm 增至 15.6 μm
时，初始可充容量由 162 mAh/g降至 84 mAh/g，源于

大颗粒更易因电子贯通不足而失活。电导测试进

一步表明，复合正极的有效电子电导随颗粒增大由

约 10-3 S/cm 降至约 10-6 S/cm，而离子电导近似不受

影响，此发现为后续的粒径选择提供了依据。但

是，粒径一味地缩小带来的界面活化并非无代      
价——比表面积增大的同时加速副反应与界面失

稳。Dewald等[78]以FeS2正极为对象，在Li6PS5Cl基全

固态电池中评估了 10~35 nm 级纳米颗粒。当粒径

减小至约 9.7 nm时，可利用容量与倍率性能显著提

升（初始放电达 760 mAh/g），归因于更高的界面接

触与更短的 Li+扩散路径[图 10(b)]。但更小颗粒伴

随更快的容量衰减，源于较大比表面积诱发的副反

应与界面接触失效，凸显活性材料在纳米尺度下形

貌优化与副反应之间的权衡。

在明确粒径效应后，形貌工程进一步决定“有

效扩散路径”与“缺陷触发”之间协同作用的效果，

因而成为另一个研究热点。 Wang 等[79] 以单晶

NMC532（d50≈3.8 μm）对比多晶样品，在引入 LNTO
界面层以消除副反应后，测得Li+扩散系数提高6~14
倍。相应地，电池初始放电比容量提升至 156.4 
mAh/g，循环 150圈后仍具有 94.5 mAh/g的放电比容

量，并在 1.3 mA/cm2 下输出 82 mAh/g（多晶仅 2.1 
mAh/g）的放电比容量[图 10(c)]。结果表明，减少晶

内/晶间障碍的单晶形貌可显著缓解固相扩散限制。

Tian 等[80]进一步制备了小粒径单晶 NCM811（约 1 
μm），并通过表面原位预锂化形成约 5 nm 的非晶

Li2O层以稳定硫化物界面；在35.67 mg/cm2的高载量

与 7.13 mA/cm2的大电流下，全固态电池在 4.5 V 截

表 4　结构工程改性机理及实现效果

Table 4　Modification mechanisms and implementation effects of structural engineering

结构工程

方向

活性材料粒径

调控

活性材料形貌

工程

固态电解质

粒径/级配

导电剂与导电

网络设计

导电剂界面层

设计

组分配比/结构

设计

堆压-微结构

协同与力学稳

定性设计

针对问题

厚电极下活性物质未

充分活化、CAM-SE
接触失效

循环过程中产生应力

集中，二次颗粒易

开裂

离子通道中断、离子

迂曲度高，厚电极

极化严重

低碳含量下复合正极

内部电子网络不连

续

传统碳材料触发严重

的电解质界面副反

应，导致阻抗上升

高 CAM 体积分数、厚

电极下离子/电子通

路失衡

堆叠压力与实际工况

矛盾

核心机理

将 CAM 粒径与 SE 粒径匹配，在高体积分

数CAM条件下形成离子连续相，减小电

子输运距离，实现离子/电子双渗流

通过采用小尺寸单晶或定向柱状一次颗

粒，缩短 Li+扩散路径，减少晶界阻力和

应力集中

使用更小粒径甚至分级 SE填充 CAM 颗粒

间的孔隙，降低离子路径的迂曲度 τSE，
提升有效离子电导σi

eff

通过控制结晶度、采用合适导电剂碳材料

搭建长程电子通路，实现电子渗流

在导电剂表面引入导电聚合物，提供电子

通路，阻隔碳与电解质的直接接触，抑制

副反应

通过传输线模型、电阻网络、梯度设计等方

法寻找使σeffi 与σeffe 相当的CAM/SE/碳体

积分数窗口，避免单一通道成为瓶颈

通过多物理场建模以及实验验证，研究复

合正极中堆压对微结构、接触面积、反应

分布的影响，提出“临界堆压”窗口

实现效果

通过调控 NCM 和 LPS 颗粒尺寸并改变 CAM
含 量 ，在 70% 的 CAM 含 量 下 实 现 150 
mAh/g初始放电比容量

通过使用小尺寸单晶NCM811，在35.67 mg/
cm2的高质量负载下，在2.72~4.40 V电压

范围内循环500次后稳定性为100%
通过双步研磨工艺控制电解质粒径，在 0.6C

的倍率下，初始放电容量可达 179 mAh/g，
过电势为60 mV

室温下，使用 rGO 的全固态电池循环 100 圈

容量保持率为 97%，库仑效率为 99.8%，电

池在 60℃，1C 下循环 1000 圈容量保持率

约为100%
将PEDOT半导体界面层引入导电剂表面，在

1C 下仍可输出超过 100 mAh/g（较未改性

提升约10倍）

通过纵向梯度分层设计的电池在 3.22 mA/
cm2 下放电比容量为 (49±10) mAh/g，显著

优于等组分电极

在理论“临界堆压”17 MPa下，单晶NMC532
在0.1C下初始放电容量为146.94 mAh/g，
接近理论容量

文献

[77-78]
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[16,81-83]
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[90]

[91-96]
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止电压下循环 200圈均实现 100%容量保持率，且显

著抑制颗粒开裂与接触失效。结果表明，减小单晶

粒径并构筑稳定界面层可在高电压与高倍率条件

下同步提升结构完整性与反应均匀性。此外，定向

形貌工程可响应形变并缓解内裂纹，进一步把失效

模式从颗粒内转移到可工程化的界面。Park等[63]通

过少量 Nb 掺杂并配合表面硼酸盐包覆，使富镍

NCA 的一次颗粒由多面体转变为径向取向的柱状

形貌（宽度≤300 nm、长度为 0.4~1 μm），粒径分布收

敛、取向度提升。该形貌工程在循环中有效分散各

向异性应变，显著抑制二次颗粒内微裂纹及其导致

的内粒失连，提升复合正极的有效连通性与反应均

匀性[图10(d)]。由此在高Ni体系与高载量干法电极

条件下获得更高的容量保持率与更长的寿命，失效

主因由界面副反应与内裂纹转移为 CAM-SE脱黏，

进一步验证了粒径/形貌工程对ASSB正极性能的主

导作用。

上述策略改善了CAM侧的粒径与形貌，要将其

转化为跨电极厚度的稳定反应，需要同步优化 SE的

粒径与级配，确保离子网络的覆盖度与低 τSE。

4.2 电解质粒径、级配

在混合正极中，硫化物电解质与活性材料的粒

径通过协同作用，共同决定活性颗粒表面的覆盖

度、离子传输网络的有效连通性与曲折度。以粒径

比 dAM/dSE为核心指标，Shi等[16]结合离散元压实建模

与 NMC/LPS 体 系 实 验 ，提 出 以 AM/SE（active 
material/solid electrolyte）粒径比为导向的设计原则。

在高载量条件下，当 SE 粒径明显小于 AM（λ ≥ 2）
时，可显著提高 AM 的有效活化分数（θCAM）。采用

1.5~3.0 μm 的硫化物电解质搭配 12 μm 的 NCM，可

在 fCAM=80%（质量分数）下实现近乎完全活化[图 11
(a)]，并将正极体积分数推至 50%，兼顾能量密度与

可制造性。基于结构-传输的普适规律，Sharma等[81]

建立了依据 AM/SE 粒径配对预测弯曲度的相关公

图10 (a) 不同粒径NCM622全固态电池的性能[77]；(b) 不同FeS2粒径对全固态电池性能的影响[78]；(c) 单晶和多晶NCM532体系

全固态电池性能[79]；(d) S-NCA和SM-NCA在100圈循环后的SEM图[63]

Fig.10 (a) Performance of all-solid-state batteries using NCM622 with different particle sizes[77]; (b) Effect of FeS2 particle size on the 
performance of all-solid-state batteries[78]; (c) Performance comparison of all-solid-state batteries based on single-crystal and 

polycrystalline NCM532 systems[79]; (d) SEM images of S-NCA and SM-NCA after 100 cycles[63]
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式，并给出“小 SE粒径有助于显著降低离子弯曲度”

的定量证据（例如，在AM粒径固定为 4 μm时，将 SE
由 10 μm 降至 4 μm，可使弯曲度由约 8.13 降至约

4.49）,该结论与Shi等[16]的λ准则相一致[图11(b)]。
在加工工艺方面，Cronau 等[82]通过“高能干磨+

低能湿磨”细化 Li5.5PS4.5Cl1.5粒径，进一步表明“小而

均匀”的 SE能显著降低电池极化并提升容量。但过

度细化会因晶格缺陷导致本征离子电导下降，从而

抵消收益。当 SE平均粒径降至约 1 μm，且与AM形

成的 dAM/dSE ≈ 2.5时，电池在 0.6C下首圈放电比容量

可达 179 mAh/g，过电位约 60 mV；若继续延长湿磨

时间，SE电导由约1.73 mS/cm下降至约0.36 mS/cm，

倍率性能随之恶化[图 11(c)]。Frankenberg等[83]同样

指出，干法球磨中过高的能量会导致 SE过度细化与

电化学劣化。应在不过度损伤 SE性能的前提下控

制能量，构建“细 SE 嵌填-粗 AM 骨架”的复合正极

结构，从而显著降低孔隙率并提升有效离子电导与

电池容量[图11(d)]。
4.3 导电剂种类、设计

通过活性材料与电解质的协同调控，离子渗流

通路得到优化。而电子渗流通路很大程度上取决

于导电剂的使用，导电剂在混合正极中的形态与空

间分布对反应均匀性起决定性作用[84-85]。在导电材

料的本征特性方面，Choi等[86]在 NCM811/Li6PS5Cl混
合正极中系统对比了炭黑、碳纳米管与碳纳米纤维

不同导电剂 [图 12(a)]对电池性能的影响。他们指

出，高结晶度、长尺度通道的碳纳米纤维在相同配

方下更易构建有效的电子渗流网络。电池在 0.05C
初始放电比容量达到 191.78 mAh/g，初始库仑效率

为 85.98%，并在 0.5C 循环 50 圈后保持 83.9% 的容

量，显著优于炭黑与碳纳米管的性能。阻抗与 dQ/
dV分析表明，碳纳米纤维混合电极在循环后保持更

低的界面电荷转移阻抗与更小的相变电位漂移；相

较之下，炭黑/碳纳米管因与硫化物电解质副反应更

图11 (a) 5 μm NCM匹配不同粒径电解质的性能[16]；(b) dAM/dSE粒径匹配影响参数[81]；(c) dCAM/dSE与电池放电容量、电导率关系[82]； 
(d) 高能球磨参数对电极致密度的影响[83]

Fig.11 (a) Performance of 5 μm NCM paired with solid-state electrolytes of different particle sizes[16]; (b) Parameters showing the 
influence of dAM/dSE particle size matching[81]; (c) Relationship between dCAM/dSE and battery discharge capacity/conductivity[82]; (d) Effect 

of high-energy ball milling parameters on electrode density[83]
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图12 (a) 不同导电剂混合电极结构示意图[86]；(b) 不同导电剂电极内部示意图及全固态电池性能对比[87]；(c) 电子/离子传输

连续性示意图及退化分析图[89]；(d) 半导体PEDOT界面层降低界面阻抗示意图[90]

Fig.12 (a) Schematic diagram of composite electrode structures with different conductive agents[86]; (b) Internal schematic of electrodes 
with different conductive agents and corresponding all-solid-state battery performance comparison[87]; (c) Schematic of electron/ion 
transport continuity and corresponding degradation analysis[89]; (d) Schematic illustrating the reduction of interfacial resistance by a 

semiconducting PEDOT interlayer[90]
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强、极化上升而导致性能退化。由此可得，在硫化

物混合正极中优先采用高结晶度、长通路的纤维类

碳，以在低添加量下兼顾低极化与界面稳定，为导

电剂类型选择提供依据。与此相呼应，Kim 等[87]在

保持形貌与比表面积近似不变的前提下，比较了炭

黑（CB）、石墨化炭黑（GCB）与碳纳米纤维（CNF），发

现仅提升炭的结晶度即可显著抑制LPSCl分解并改

善电池倍率与寿命。由 CB 构建的全固态电池在

0.1C/1.0C 放电比容量为 165/98 mAh/g，GCB 电池为

171/120 mAh/g，而 CNF 电池进一步达到 180/136 
mAh/g；0.5C 循环 100 圈容量保持率分别为 54%
（CB）、74%（GCB）与 85%（CNF）[ 图 12(b)]。 XRD/
Raman/XPS 表征显示，低结晶度碳的缺陷与官能团

更易诱发 SE分解，因而“高结晶度优先”的选择原则

具有普适性。新型导电剂的开发对于硫化物电池

体系具有更重要的意义，Bhadra 等[88]使用还原氧化

石墨烯（rGO）作为混合正极的导电剂，在碳-电解质

界面（CnEI）原位形成薄而稳定的硫酸盐/磷酸盐层，

抑制多硫化物生成。若使用 Super-P 作为导电剂，

则会导致严重的多硫化物和硫代硫酸盐生成，引发

持续的界面降解。室温下，使用 rGO的全固态电池

循环 100圈容量保持率为 97%，库仑效率为 99.8%；

在60℃、1C下循环1000圈容量保持率约为100%，循

环2000圈容量保持率超过90%。

仅有“能导电”并不足以保证反应均匀性，电子

网络必须与离子通路实现空间协同。Deng 等[89]构

建了Li+通道不足/电子通道不足/两者平衡的对照电

极（NMC811@LNO/Li6PS5Cl/碳纤维）。通过多尺度

同步辐射谱-显微手段证明：Li+-e-通道失衡会在一

次与二次颗粒尺度上诱发显著电荷极化与结构退

化，当电极内部电子通道稀缺时，电池高倍率下的

电压滞后与容量劣化更为突出[图 12(c)]。进一步的

三维纳米断层成像与扩散距离建模表明，均匀且成

对的 Li+/e-接触最有利于反应均匀性；同时，小颗粒

更易受到电子通道接触不足的影响，强调需协同优

化导电剂含量与空间分布。

混合正极中的导电剂必须在低体积分数下实

现贯通，同时尽量避免在碳/硫化物固态电解质（SE）
界面诱发副反应。以炭黑、碳纳米管、碳纤维为代

表的传统导电剂虽易形成渗流网络，但会降低

LGPS、LPSCl 等硫化物的氧化稳定性。Deng 等[90]通

过在 NMC811 与碳纳米管表面引入可控厚度（2~10 
nm，最优约 5 nm）的 PEDOT 半导体界面层，延缓

LGPS的氧化起始电位并显著降低阳极峰电流，从而

抑制碳/硫化物电解质界面副反应，降低混合正极三

相界面阻抗与极化[图 12(d)]。优化后的电池在 1C
下仍可输出超过 100 mAh/g（较未改性提升约 10倍）

的比容量，并保持更高的平均放电电压与更佳的循

环稳定性，凸显导电聚合物在硫化物混合正极中的

界面稳定化与倍率增强作用，为导电剂的选择提供

新的思路。

4.4 混合正极组分配比与结构设计

混合正极的组分配比需要在“电子渗流、离子

渗流与有效反应界面”三者之间寻找平衡。以

NCM/Li6PS5Cl 为模型，Minnman 等[91]用阻抗-传输线

模型反演出有效离子/电子电导与迂曲度随配比演

化的关系[图 13(a)]：当活性物质（CAM）体积分数由

25%提升至 61%时，电子电导上升而离子电导显著

下降，离子迂曲度可跃迁至约 102并导致电池 1C 容

量骤降；在约42%（体积分数）CAM离子/电子两条通

路取得较佳平衡，电池容量出现峰值。进一步地，

Kaiser等[92]在LTO/Li7P2S8I/碳混合电极中用两种独立

方法一致评估了离子传输弯曲度-SE体积分数的函

数，拟合得到Bruggeman指数α≈5.6~5.7。当 SE体积

分数偏低时，离子通道收缩效应急剧增强。由此推

得工程阈值 εSE≈0.4，且 SE 本征电导≥5×10-10 mS/cm
时，复合正极的有效 Li+电导可达约 10-4 S/cm，功率

密度与液态体系相当。若能在低 εSE区间削弱收缩

效应（例如通过界面或微结构优化），电池性能仍有

进一步提升的空间。Ketter 等[93]为了将复合正极配

比与工艺结合，构建了电阻网络模型[图 13(b)]。将

混合正极中 AM/SE/导电剂三相及其接触随机性映

射为等效网络，定量预测有效离子/电子/热导率与

渗流阈值，给出随体积分数、粒径与接触概率变化

的设计指引，从而为配比与级配优化提供可计算

谱图。

为了使模型可以得到实验验证，Siroma 等[94]建

立了含电子支路的传输线模型，并提出“电子-电子

连接”阻抗测试结构，可同时准确反演混合电极的

有效离子/电子传导。当电子电阻与离子电阻同量

级时，传统的“离子-电子连接”会系统性低估离子

电导。而新方法通过高/低频极限电阻即可分离两

相导电，进而为确定活性物质/电解质/导电剂比例

提供定量依据。该方法学为组分配比导致的双连

续传输失配提供了判据与表征手段。

除此之外，实现厚电极最大的制约来自跨厚度
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方向的接触连续性与纵向电荷转移。Kroll等[95]基于

片式混合正极的三相重构与传输线分析，明确

CAM-SE 界面电荷转移为主导的阻抗项；同时量化

出 SE相弯曲度随空隙与颗粒尺度增大而上升（例如

LPSCl的 τSE≈3.70高于β-LPS的 τSE≈1.79），据此给出

“减空隙、细而致密的 SE网络”以稳定纵向传输的设

计起点[图 14(a)]。在此基础上，通过纵向梯度分层

设 计 可 进 一 步 削 弱 极 化 与 跨 厚 度 不 均 。

Schlautmann 等[96]将 NCM83∶LPSCl 设计为隔膜侧富

SE、集流体侧富 CAM 的三层梯度（60∶40/70∶30/80∶

20，面容量恒定 6.4 mAh/cm2）[图 14(b)]。电池在

3.22 mA/cm2 下放电比容量为（49±10） mAh/g，显著

优于等组分与反向梯度电极，并伴随更小的 τ与电

极反应指数，验证了“离子通道靠近隔膜、电子通道

靠近集流体”的层级结构。

混合电极层结构优化需要与堆叠压力协同设

定，以平衡电池性能。Naik等[97]通过实验-模型耦合

提出临界堆压概念[图 14(c)]，堆压不足会放大传输-
反应不均，而减小 AM 粒径可降低对高堆压的敏感

性，从而在工业相关厚度下确定更窄且可实现的压

图13 (a) 阻抗-传输线模型[91]；(b) 电阻网络模型[93]

Fig.13 (a) Impedance-transmission line model[91]; (b) Resistance network model[93]
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力区间。其前期工作[98]给出隔膜厚度-正极架构的

协同路线[图 14(d)]，在保持反应均匀与负极稳定的

前提下，可将隔膜由约 150 μm 降至 75 μm，这把电

芯层级能量密度的约束回溯到电极层结构与覆盖

度的控制上。

5 总结与展望

硫化物基全固态锂离子电池因其卓越的室温

离子电导率，与电极材料良好的界面润湿性以及相

对温和的制备工艺，被广泛认为是突破现有液态锂

离子电池在能量密度与安全性上瓶颈的关键技术。

然而，其商业化进程，尤其在核心的混合正极体系

中，正面临着严峻的多相界面挑战。在该体系中，

活性材料、硫化物固态电解质与导电碳剂构成了一

个复杂且不稳定的三相界面，由此引发了一系列连

锁问题：其一，化学/电化学副反应，如高电压层状氧

化物正极与硫化物电解质接触时，会诱发电解质分

解，形成绝缘性的 Li2S、P2Sn等界面层；其二，空间电

荷层效应，由于锂离子化学势的差异，Li+在界面处

发生重分布，导致局部离子传输势垒增高；其三，机

械失配问题，电极在循环过程中的体积变化会破坏

固-固接触，产生微裂纹，导致离子传输路径中断。

这些因素共同作用，最终表现为电池宏观性能的衰

减：初始库仑效率低下、容量快速衰退、倍率性能不

佳以及循环寿命缩短。

为应对上述挑战，研究者们已发展出多元化的

改性策略。表面涂层技术（如构建LiNbO3、Li2TiO3等

快离子导体包覆层）能有效隔绝正极材料与电解质

的直接接触，从源头上抑制副反应。电解质本体改

性（如通过元素替换形成Li6PS5ClxBr1-x等新型硫化物

电解质）旨在拓宽其电化学稳定窗口。电极体相掺

杂（如Al3+、Ti+掺杂）可增强活性材料的结构稳定性，

抑制相变。电极结构工程（如构筑梯度电极或三维

双连续离子/电子网络）则致力于优化传输动力学与

机械应力分布。然而，当前研究多聚焦于“单点突

破”，而实际电池体系中的失效模式是并发与耦合

的。例如，一个优异的包覆层可能无法缓解循环过

图14 (a) 混合电极内部各组分分布[95]；(b) 三层梯度示意图及组分含量与性能关系[96]；(c) 临界堆压对电池内部的影响

示意图[97]；(d) 隔膜厚度-正极架构的协同路线示意图[98]

Fig.14 (a) Distribution of components within the composite electrode[95]; (b) Schematic of the three-layer gradient structure and the 
relationship between component content and performance[96]; (c) Schematic illustrating the effect of critical stack pressure on the battery 

interior[97]; (d) Schematic of the synergistic approach between separator thickness and cathode architecture[98]
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程中的体积膨胀应力；电解质的本体优化也无助于

解决固-固接触失效问题。因此，未来的研究范式

亟须从“单一策略”向“多策略协同设计”转变。这

意味着需要将不同改性手段进行有机整合，以期实

现“1+1>2”的协同效应。例如，“表面涂层”与“体相

掺杂”协同：在颗粒表面进行钝化包覆的同时，在体

相进行晶格调控，可实现“界面-体相”一体化的稳

定性提升。“电解质改性”与“结构设计”协同：将具

有更高稳定性的电解质与优化的电极微观结构相

结合，可同步解决化学相容性与离子传输连续性问

题。“理论模拟”与“原位表征”协同：利用人工智能

进行高通量材料筛选，并结合原位电镜、同步辐射

等先进表征手段动态观测界面演化，将为精准、高

效的协同设计提供理论依据与实验验证。

未来，硫化物全固态电池混合正极的研究将呈

现三大趋势：第一，功能一体化，开发兼具离子导

电、电子绝缘、界面钝化和机械缓冲功能的下一代

复合正极材料；第二，工艺实用化，探索如干法电极

制备、超高速烧结等与现有产业兼容的低成本、可

规模化制造技术；第三，设计体系化，通过深度融合

实验与计算，建立从原子尺度的界面反应机理到宏

观尺度的电极结构性能的完整知识图谱与设计

准则。
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