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摘要:富锂锰基正极材料作为极具潜力的下一代锂离子动力电池正极材料,在不同温度下电化学性能表现出很大差异,

严重限制了其在实际环境中的应用。采用多种电化学测试表征了富锂锰基材料在5~45℃温度范围内电化学性能的差

异,从极化的角度分析了材料性能与温度依赖关系的影响因素。结果表明:富锂锰基材料的充放电容量随着温度的降低

而降低,主要源于高电压和低电压区间内氧/锰离子反应随温度降低极化显著增大,造成其贡献的容量显著降低。这主

要是因为氧/锰离子本征动力学性能差使电荷转移过程具有较高的表观活化能。此外,氧/锰离子参与电荷补偿反应使

材料结构发生较大变化,一方面诱发界面膜成分发生变化,增加了低电压区间界面锂离子传输表观活化能,另一方面造

成充放电末期锂离子固相扩散具有较高的表观活化能。因此,改善富锂锰基材料氧/锰离子反应动力学是提高其环境适

应性的主要措施。
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Abstract:Lithium-richmanganese-basedcathodematerialisapromisingnext-generationlithium-ion
batterycathodematerial,however,itexhibitssignificantdifferencesinelectrochemicalperformanceat
differenttemperatures,whichseverelylimitstheapplicationinpracticalenvironments.Avarietyof
electrochemicalmeasureswereusedtocharacterizethedifferenceinelectrochemicalperformanceof
lithium-richmaterialwithinthetemperaturerangeof5-45 ℃.Theinfluencingfactorsofmaterial
propertiesandtemperaturedependencewereanalyzedfromtheperspectiveofpolarization.Theresults
show thatthe charge/discharge capacity oflithium-rich material decreases with decreasing
temperature,whichismainlyduetothesignificantincreaseinthepolarizationoftheoxygen/

manganeseionreactioninthehigh-voltageandlow-voltagerangeswithdecreasingtemperature,

resultinginaseveredecreaseinitscapacitycontribution.Thesignificantlyincreasedpolarizationis
mainlycausedbythepoorintrinsickineticperformanceofoxygen/manganeseions,whichleadingto
highapparentactivationenergyofthechargetransferprocess.Inaddition,theparticipationofoxygen
andmanganeseionsinthechargecompensationreactionchangesthestructureofthe material
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seriously.Itinduceschangesinthecompositionoftheinterfacefilm,whichincreasestheapparent
activationenergyoflithiumiontransmissionattheinterfaceinthelowvoltageinterval.Moreover,it
causesbulkdiffusionoflithiumionsattheendofthechargeanddischargeprocesshavinghigher
apparentactivationenergy.Therefore,improvingtheoxygen/manganeseionreactionkineticsof
lithium-richmaterialisthemainmethodtoenhanceitsenvironmentaladaptability.
Key words:lithium ion battery;lithium-rich manganese-basedcathode material;electrochemical
performance;polarizationcharacteristic;temperaturedependence

  锂离子电池以其具有高比能量及功率密度、长
循环寿命、环境友好等特点在消费类电子产品、电动

汽车和储能等领域得到了广泛的应用[1-2]。为了满

足日益增长的应用需求,开发新型高比能量正极材

料是提升锂离子电池性能的关键环节。层状富锂锰

基正极材料因其具有高的放电比容量成为最具有前

景的正极材料之一[3-4]。目前,对富锂锰基正极材料

在常温下的研究已经取得一定进展,表面包覆[5-6]、
体相掺杂[7-8]、材料形貌控制[9-10]、电极结构设计[11]

等方法使材料性能有了很大的提升。然而,富锂锰基

材料的电化学性能在不同温度下会表现出巨大的差

异,Yu等[12]的研究表明,0.3Li2MnO3·0.7LiMn1/3
Ni1/3Co1/3O2在45℃下放电容量为238mAh/g,而

-10℃时仅为114.5mAh/g。Vivekanantha等[13]发

现Li1.2Mn0.54Ni0.13Co0.13O2在5,25℃和55℃下放电

容量差异很大,分别为101,190mAh/g和274mAh/g。
材料性能随温度变化的差异会严重限制材料在温度

多变的实际环境中的应用。因此,研究温度对富锂

锰基材料电化学性能的影响规律及其影响因素,可
为富锂锰基材料环境适应性的改善提供理论基础。
有研究者认为在充放电过程中的电荷转移过程是不

同温度下富锂锰基材料性能存在差异的主要影响步

骤[14-15],因此通过在富锂锰基材料中掺杂Co离子使

反应活化能降低,从而使材料性能提升[13]。也有研

究者认为不同环境温度下材料的性能主要依赖于锂

离子在材料中的扩散,因此基于锂离子扩散系数与

层间距的关系优化了材料的温度效应[16-17]。虽然这

些工作在一定程度上降低了材料对温度的敏感性,
提升了材料的性能,但是研究者对引起材料在不同

温度下电化学性能差异的影响因素尚未有统一和深

入的认识,而这对于推动富锂锰基材料在实际中的

应用是非常必要的。因此,本工作将通过恒电流间

歇滴定测试(GITT)和电化学阻抗谱(EIS)等电化学

测试方法表征不同温度下富锂锰基材料本征的极化

特性并且系统地研究材料性能依赖于温度的影响因

素,为进一步改善富锂锰基材料的电化学性能提供

理论依据。

1 实验材料与方法

1.1 电池组装

将本课题组自行研制的正极活性材料Li1.18Mn0.5
Ni0.26Co0.06O2、导电剂(导电石墨KS-6、导电炭黑SP、
碳纳米管CNTs的比例为1∶2∶1)和黏结剂聚偏氟

乙烯(PVDF)按质量比94∶4∶2充分混合,并加入适

量溶剂N-甲基吡咯烷酮(NMP)制成浆料。待正极浆

料混合均匀后涂布在铝箔上,将涂覆好的极片置于

80℃的 烘 箱 中 干 燥6h,使 用 冲 片 机 制 得 直 径 为

14mm的正极片,将正极片辊压至一定的压实密度

(2.6g/cm3)后,置于100℃的真空烘箱中干燥12h,
得到电池正极片。以所得极片为正极,金属锂为负极,

Celgard2400聚丙烯薄膜为隔膜,加入适量电解液后,
在高纯氩气氛围的手套箱(氧气含量以及水含量均小

于0.1×10-6)中,组装得到CR2032型扣式半电池。

1.2 电化学性能测试

使用生化培养箱(BPMJ-500F)控制环境温度,使用

LAND电池测试系统(CT2001A),以0.1C的电流密度

(1C=227mAh/g),在2.0~4.8V的电压范围内对扣

式半电池进行不同温度条件下的充放电测试和恒电流

间歇滴定(GITT)测试,GITT测试恒电流脉冲时间为

10min,静 置 时 间 为40min。使 用 电 化 学 工 作 站

(MetrohmAutolabB.V.)对扣式半电池进行不同温度下

的电化学阻抗谱(EIS)测试,测试前在设定的温度下保

温2h以确保电池内部达到平衡,电压振幅为5mV,测
试频率范围为106~10-2Hz。需要指出的是,本工作通

过GITT测试得到的极化值是电极的总极化值,包括欧

姆降、电化学极化、浓差极化等,如图1所示,以0.1C
恒流充/放电10min后得到闭路电压(CCV),静置

40min后得到可近似等于平衡电压的开路电压(OCV),
极化值定义为各电压暂态下CCV与OCV的差值。

2 结果与分析

2.1 富锂锰基材料充放电过程随温度的变化特征

选取测试样品在指定温度环境下循环至容量趋于
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图1 GITT曲线及极化值示意图

Fig.1 GITTcurveandpolarizationvaluediagram

稳定的第5周充放电过程进行电化学极化行为研究。
图2(a)为富锂锰基材料在不同温度下的充放电曲线,
在45,35,25,15℃和5℃下的充电比容量分别为

266.6,240.0,216.7,177.6mAh/g和165.7mAh/g,
放电比容量分别为257.5,231.3,209.3,172.6mAh/g
和162.1mAh/g,显然温度对材料的充放电比容量有

很大影响。为了进一步了解温度对电化学反应过程的

影响,对充放电曲线进行微分计算,得到不同温度下的

容量微分曲线,并根据文献报道[18-21]将各峰对应的电

化学反应区间进行划分,如图2(b)所示。充电容量微

分曲线中,Ⅰ峰主要为氧、锰离子氧化反应(锰离子反

应是由材料初始充电高于4.5V时Li2MnO3组分活

化,发生氧损失所造成),Ⅱ峰主要为镍、钴离子反应,
且伴随有部分氧参与电荷补偿反应,Ⅲ峰对应于氧的

电荷补偿反应[18-19];在放电过程中,Ⅳ,Ⅵ峰对应氧的

还原反应,Ⅴ峰对应镍、钴离子还原反应,少量锰离子

在更低位下参与电化学反应[20-21]。随着温度的变化,

Ⅰ,Ⅲ和Ⅵ峰的峰强度呈现显著变化,温度越低,峰强

度越低,且Ⅰ峰的峰位向高电位偏移,而Ⅱ,Ⅴ峰呈现

出的差异相对较小。这意味着在充放电过程中镍/钴

离子的电化学反应受温度影响较小,而氧/锰离子的电

化学反应对温度变化非常敏感,较高温度45℃下反应

能有利地进行,而在较低温度5℃下反应严重受阻。

图2 不同温度下的充放电曲线 (a)电压-容量曲线;(b)容量微分曲线

Fig.2 Chargeanddischargecurvesatdifferenttemperatures (a)voltage-capacitycurve;(b)capacitydifferentialcurve

  区分不同温度充放电时在不同电压区间内各反应

贡献的容量可以更清楚地观察到氧/锰离子反应受温

度影响更大。如图3所示,在对应于镍/钴离子反应的

充电中压区间3.61~4.10V,以及放电中压区间4.00~
3.53V内,随温度的改变,比容量的变化程度很小,充
电比容量维持在100~120mAh/g,放电比容量维持

图3 不同温度下充电(a)及放电(b)过程中各电压区间内反应贡献的比容量对比

Fig.3 Specificcapacitycomparisonofreactioncontributionineachvoltagerangeduring

charging(a)anddischarging(b)atdifferenttemperatures
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在80~90mAh/g。然而,在对应于氧离子参与反应

的充放电高压区间内,比容量受温度的影响较大;在充

电(开始充电~3.61V)和放电(3.53V~放电结束)
的低电压区间内,锰离子参与反应使比容量受温度的

限制更为明显,较低温度5 ℃下的充、放电比容量

3.2,44.7mAh/g仅为在室温25℃下充、放电比容量

23.4,71.2mAh/g的13.7%及62.8%,而在较高温

度45℃下充、放电比容量53.5,124.4mAh/g可以

达到室温25℃下的2.3倍和1.8倍。

2.2 富锂锰基材料不同温度下的极化特征

目前普遍认为不同温度下锂离子电池的电化学性

能具有较大差异主要与动力学因素有关[22],因此本工

作采用GITT表征了不同温度下富锂锰基材料的极化

特性,如图4所示。在充电过程中,各温度下的极化值

曲线随着OCV的增加呈现出“U”形变化趋势;在放电

过程中各极化值在较高电压尤其是中低电压区间较

大,在放电结束时快速增大。与图2(b)对比可以发

现,极化值较大的电压区间对应的是氧/锰离子的氧化

还原反应,这意味着与镍/钴离子较快的电化学反应动

力学相对比,氧/锰离子的反应动力学缓慢。此外,从
图4可观察到在充放电过程中,随着温度从45℃降低

至5℃,极化值逐渐增加,但各区间对应的极化值增加

量并不相同。在充电过程中(图4(a)),在3.8~4.2V
电压范围内极化值增加量较小,约为0.02~0.05V,
而在低于3.7V的电压区间和高于4.3V的电压区间

内极化值增加明显,分别约为0.05~0.08V和0.07~
0.22V。在放电过程中(图4(b)),同样呈现出在高电

压和低电压区间内极化值的增加量显著高于其他电压

区间的特征,在电压高于4.2V时约为0.05~0.09V,
在4.2~3.8V电压范围内约为0.03~0.05V,在低

于3.8V时约为0.05~1.10V。

  上述极化规律与材料充放电容量随温度的变化规

图4 不同温度下充电(a)及放电(b)过程的极化值变化曲线

Fig.4 Polarizationvaluechangecurveduringcharging(a)anddischarging(b)atdifferenttemperatures

律一致,从45℃至5℃,极化值逐渐增加,材料比容量

逐渐降低,且在极化值变化较小的电压区间内,材料容

量受温度的影响较小,而在极化值变化明显的电压区

间,材料容量受到环境温度的限制。由此可知,不同温

度下富锂锰基材料的性能与电化学反应动力学,尤其

是高电压和低电压区间内的氧/锰离子反应动力学特

征密切相关。

2.3 影响富锂锰基材料极化-温度依赖性的因素

电化学反应包括锂离子液相传输、界面锂离子传

输、电荷转移以及锂离子固相扩散过程。为了进一步

追溯影响富锂锰基材料动力学特性与温度依赖关系的

电极过程,本工作借助交流阻抗分析获得不同过程的

阻抗,进而利用阿仑尼乌斯方程计算得到不同过程的

活化能,以确定不同电化学反应对应的电极过程对温

度的依赖性。
测定了不同OCV的扣式半电池在不同温度条件

下的电化学阻抗,并进行了拟合分析,如图5和图6所

示。不同 OCV下,交流阻抗谱随温度的变化规律相

似。较高温度下交流阻抗谱主要由中高频区的两个半

圆和低频区的一条斜线构成。通常认为高频区的半圆

与锂离子在固相/电解质界面膜(SEI膜)中的传输有

关,中频区的半圆与电荷转移过程有关,低频区的斜线

与锂离子固相扩散有关。随着温度的降低,相同频率

区间阻抗谱的变化主要表现出以下3个特征:(1)整个

曲线向右移动,说明Li+ 在电解液中的传输阻抗增加

(对应于电解液电导率的降低);(2)中高频区的圆弧半

径明显增大,这表明界面锂离子传输阻抗和电荷转移

阻抗显著增加;(3)低频区与Li+在电极中扩散相关的

斜线逐渐变短,到15℃时基本消失。
对阻抗测试结果按照图6(a)所示的等效电路进

行拟合分析[23],结果如图6所示,其中Rb为内阻,RSEI

为SEI膜阻抗,Rct为电荷转移阻抗。由图6可知,在
各OCV下Rb随温度变化较小,即与RSEI和Rct相比,
温度对Rb的影响可以忽略。而RSEI及Rct均随温度的

27
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图5 充电和放电过程中不同OCV的扣式电池在不同温度下的电化学阻抗谱

(a)charge3.41V;(b)charge3.75V;(c)charge4.45V;(d)discharge4.33V;

(e)discharge3.75V;(f)discharge3.39V

Fig.5 ElectrochemicalimpedancespectroscopyofcoincellsofdifferentOCVatdifferenttemperaturesduringcharging

anddischargingprocess (a)charge3.41V;(b)charge3.75V;(c)charge4.45V;(d)discharge4.33V;

(e)discharge3.75V;(f)discharge3.39V

图6 充电和放电过程中在不同OCV下阻抗值随温度的变化

(a)chargeOCV=3.41V;(b)chargeOCV=3.75V;(c)chargeOCV=4.43V;(d)dischargeOCV=4.33V;

(e)dischargeOCV=3.75V;(f)dischargeOCV=3.37V

Fig.6 ChangesofimpedancevaluewithtemperatureatdifferentOCVduringcharginganddischargingprocess
(a)chargeOCV=3.41V;(b)chargeOCV=3.75V;(c)chargeOCV=4.43V;(d)dischargeOCV=4.33V;

(e)dischargeOCV=3.75V;(f)dischargeOCV=3.37V
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降低呈现出增加的趋势,会造成在较低温度下反应时

呈现出较大的极化,与图4结果一致。此外,还发现在

不同OCV下随着温度的降低RSEI及Rct的增加量并不

相同,从45 ℃到5 ℃,在充电过程 OCV 为3.41,

3.75,4.45V 时和放电过程 OCV 为4.33,3.75,

3.39V 时,RSEI的增加量分别为983,252,128Ω 和

228,329,613Ω,Rct的增加量分别为3890,290,2792Ω
和1793,503,2185Ω。可以发现,RSEI在充放电的低电

压区间比在高电压区间随温度变化程度更大;Rct在高

电压及低电压区间改变量较大,而在中间电压区间改

变量较小。由于较低温度下阻抗谱中与固相扩散相关

的斜线消失,无法得到富锂锰基材料在不同 OCV下

固相扩散随温度的变化规律,因此基于GITT数据通

过式(1)计算得到在不同温度下充放电时的锂离子扩

散系数[24],如图7所示。在测试温度范围内,5℃下的

锂离子扩散系数在充放电过程中均为最小,随着温度

的升高,锂离子扩散系数逐渐增大。此外,还发现随着

温度的降低,锂离子扩散系数的降低程度在各 OCV
区间内也表现出差异,在充电(3.0~4.0V)和放电

(4.6~4.0V)的初始阶段,锂离子扩散系数降低程度

较小,而在充电(4.2~4.6V)和放电(3.5~3.0V)后
期,锂离子扩散系数大幅降低。

图7 充电(a)及放电(b)过程中不同温度下的锂离子扩散系数变化曲线

Fig.7 Curvesoflithiumiondiffusioncoefficientatdifferenttemperaturesduringcharging(a)anddischarging(b)process

DLi+ = 4πτ
mVm

MS  
2 ΔEs

ΔEτ  
2

(1)

式中:m 和M 分别是正极活性材料的质量和相对分子

质量;Vm是正极材料的摩尔体积;S 是电极和电解液

之间的总接触面积;τ是弛豫时间。ΔEτ和ΔEs 分别

表示单次电流脉冲后电压的变化以及相邻两次开路电

压的变化,如图1所示。计算锂离子扩散系数DLi+ 时

假设Vm 随着荷电状态(SOC)的变化保持不变,由于

电极完全浸在电解液中,电解液很容易渗透到导电剂

和黏结剂中,因此比表面积可以很好地近似于活性材

料与电解液的总接触面积,常用于计算锂离子扩散系

数[24],该富锂正极材料的比表面积为1.316m2/g。
由各电极过程的活化能可以更清晰地了解其与温

度的依赖关系,活化能可由式(2),(3)和式(4)计
算[25]:

1
RSEI

=Aexp -Ea1

RT  (2)

1
Rct

=Aexp -Ea2

RT  (3)

DLi+ =D0exp -Ea3

RT  (4)

式中:A,Ea,R,T 分别表示频率因子,活化能,气体常

数,绝对温度;D0为本征扩散系数。

图8为充放电过程中不同OCV下电荷转移过程

阻抗、界面锂离子传输阻抗以及锂离子固相扩散系数

(1/RSEI,1/Rct和 DLi+ )与温度的阿伦尼乌斯关系图。
随着充电电压升高,锂离子在SEI膜中扩散过程的表

观活化能为60.45,56.60,54.12kJ/mol,电荷转移

过程的表观活化能为71.68,67.69,77.63kJ/mol;随
着放电过程进行,上述两个过程的表观活化能分别为

57.79,61.89,64.32kJ/mol和75.83,73.78,79.99
kJ/mol。另外,在充放电过程中各选取了相应 OCV
下的锂离子扩散系数计算表观活化能。充电过程中,

OCV为3.61,3.93V和4.44V时锂离子固相扩散

表观 活 化 能 分 别 为 7.97,12.95kJ/mol和 50.35
kJ/mol;放电过程中,OCV为4.31,3.76V和3.34V
时锂离子固相扩散表观活化能分别为18.01,24.95
kJ/mol和54.46kJ/mol。

由不同OCV下各电极过程的表观活化能规律可

知,电荷转移过程对应的表观活化能最高,其次是界面

锂离子传输对应的表观活化能,而锂离子固相扩散对

应的表观活化能仅在充放电末期具有较高的数值,其
他电压区间对应的表观活化能远低于前两者。这说明

富锂锰基材料的充放电性能与温度的依赖关系主要取

决于电荷转移过程,其次是界面锂离子传输过程。此
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图8 充电(1)和放电(2)过程中不同OCV下不同电极过程的表观活化能

(a)电荷转移过程表观活化能;(b)界面锂离子传输表观活化能;(c)锂离子固相扩散表观活化能

Fig.8 ApparentactivationenergyofdifferentelectrodeprocessesatdifferentOCVduringcharge(1)anddischarge(2)process
(a)apparentactivationenergyofchargetransfer;(b)apparentactivationenergyofinterfaciallithiumiontransfer;

(c)apparentactivationenergyoflithiumionsolidphasediffusion

外,结合图2中Ⅰ,Ⅲ和Ⅵ峰的峰强度与温度具有强依

赖关系的特点与图9中与Ⅰ,Ⅲ和Ⅵ峰对应 OCV下

的表观活化能不难发现,Ⅵ峰的峰强度随温度变化最

显著,原因在于界面锂离子传输、电荷转移以及锂离子

固相扩散均具有较高的表观活化能。Ⅰ峰的峰强度与

温度的依赖关系主要受前两个过程的影响,Ⅲ峰的峰

强度与温度的依赖关系与三个过程均具有较强的相关

性,与Ⅰ峰相比,只是界面锂离子传输对应的表观活化

能有所降低。上述三个电极过程的表观活化能随

OCV的变化规律涉及充放电过程中材料结构的演化。

图9 充电(a)及放电(b)过程中各电极过程的表观活化能

Fig.9 Apparentactivationenergyofeachelectrodeprocessduringcharging(a)anddischarging(b)process

  与高电压区间相比,低电压区间内锂离子在SEI
膜中的扩散过程呈现出更高的能量势垒,这可能与在

充放电过程中SEI膜的化学组成变化有关[26]。低电

位下充电时发生氧(可能还包含锰)的氧化反应,放电

时氧(可能还包含锰)发生还原反应,也就是说氧(可能

还包含锰)的电荷补偿反应对应的电压区间表面阻抗

RSEI较高。导致这一结果的原因可能是由于氧/锰和

镍/钴的电荷补偿对应于材料中不同结构构型,材料表

面也具有不同的组成和结构[27],造成所形成的固/液

界面也有所区别[28],在能够发生锰电荷补偿反应的结

构构型中固/液界面内锂离子扩散阻抗较高,从而使得

充电过程高电压下呈现出较小的表观活化能[29]。
与此同时,电荷转移反应的表观活化能在充放

电的高电压与低电压下较高,而在中压3.75V时较
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低,这种差异与不同OCV下发生了不同的电化学反

应且不同电化学反应的本征反应动力学性能不同有

关[30];对比容量微分图(图2(b))可知,具有较低表

观活化能的充放电中间电压对应的是快动力学的

镍/钴离子反应区间,而具有较高表观活化能的高电

压及低电压对应的是缓慢动力学的氧/锰离子电荷

补偿反应。
锂离子固相扩散表观活化能随OCV的变化规律

与充放电过程中材料结构的变化以及锂离子浓度的改

变有关[31-32]。在充电初期,对应氧/锰离子的氧化反

应,锂离子从较为复杂的类尖晶石结构中脱出[33],扩
散动力学相对较差,但是充电初始阶段锂离子从高锂

离子浓度的富锂材料中脱出容易进行,表观活化能较

低;在充电的中间电压区间,对应镍/钴离子的氧化,锂
离子从层状结构中脱出过程较为容易[30],但富锂材料

中锂离子的浓度有所降低使该阶段与充电初期相比表

观活化能略有增大;在充电末期,对应氧的电荷补偿反

应[30],剩余的锂离子从过渡金属层中脱出,过渡金属

的存在阻碍锂离子的迁移过程,且经历了充电前中期

材料结构的变化,此时材料存在多种相结构[34],锂离

子的脱出环境较为复杂,除此之外,充电末期富锂材料

中剩余的锂离子较少,锂离子的脱出过程不易进行,造
成充电末期锂离子扩散表观活化能大幅增加。在放电

过程中,高压区间内参与还原反应的是性能相对较好

的可逆氧[35],且放电初期锂离子嵌入低锂离子浓度的

富锂锰基材料中较容易发生,此时的表观活化能在整

个放电过程中相对较小;中电压区内由镍/钴离子进行

还原反应,锂离子嵌入层状结构较容易[30],但是,随着

反应进行,富锂锰基材料中锂离子浓度增加,剩余的锂

离子嵌入阻力增加,造成表观活化能与放电初期相比

略有增加;低电压区对应的是氧/锰离子的反应,在这

一阶段,锂离子嵌入到部分类尖晶石结构中,材料结构

变化十分复杂[36],锂离子扩散受到较大阻力,且放电

末期锂离子进一步嵌入锂空位较少的富锂锰基材料时

动力学阻碍变大,造成这一阶段的表观活化能明显

增大。
综上可知,锂离子在SEI膜中的传输过程、电荷

转移过程以及锂离子的固相扩散过程对富锂锰基材

料电化学性能与温度的依赖关系产生了不同程度的

影响。其中,充放电过程中的电荷转移尤其是氧/锰

离子反应的电荷转移动力学特性差是造成富锂锰基

材料性能受温度限制的主要因素。其次,在低电压

区间氧电荷补偿反应使材料结构发生复杂变化从而

诱发表面膜成分变化,使锂离子在SEI膜中传输动

力学变差,对温度变化更为敏感,导致低电压区间极

化值随温度变化程度大。此外,在充放电末期氧/锰

离子参与反应使材料结构发生复杂变化,导致锂离

子扩散系数对温度变化更敏感,进而使充放电末期

极化值随温度变化程度进一步增大。上述因素均导

致氧/锰离子贡献的容量与温度具有较强的依赖关

系,这是造成富锂锰基材料充放电容量随温度变化

较大的主要原因。

3 结论

(1)随着温度的降低,富锂锰基材料充放电过程极

化明显增大,尤其在充放电高电压及低电压区间内氧/
锰离子反应的极化增加程度更大。

(2)低温下较大的极化造成富锂锰基材料充放电

容量显著降低,与45℃相比,在5℃下富锂锰基材料

充放电容量分别降低100.9mAh/g和95.4mAh/g。
这主要是因为氧/锰离子本征的动力学反应差使富锂

锰基材料在高电压及低电压区间具有较高的电荷转移

表观活化能。
(3)此外,氧/锰离子反应使材料结构发生复杂变

化,诱发SEI膜成分发生变化,使其在低电压下界面

锂离子传输表观活化能增大,并且在该结构中锂离子

固相扩散表观活化能显著升高。因此,建议未来的工

作可聚焦于改善富锂锰基材料中氧、锰反应动力学来

提高其环境适应性。
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