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锂离子电池纳米钒基正极材料的研究进展 
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摘 要：锂离子电池因为其较高的能量密度、优良的循环性能及较强的荷电保持能力被广泛应用于便捷式电子器 

件中。同时作为混合动力汽车(HV)和电动汽车(EV)潜在的电源设备也被广泛地研究，但是，目前其电化学性能还 

不能完全满足高能量密度、大功率的要求。主要是因为商品化和即将进入开发性研究的正极材料大多是嵌锂过 

渡金属氧化物，这些正极材料存在致命的本征制约 ——较低的比容量。钒基正极材料，如  V2O5、LiV3O8 和 

Li3V2(PO4)3 等，由于可以嵌入多个 Li + 离子，从而具有较高的理论比容量，但受材料微结构的影响，这类材料的 

实际比容量远低于理论值。材料微结构纳米化，可以形成独特形貌，获得高比表面积，缩短 Li + 离子的扩散距离， 

使这类材料的实际比容量接近理论值，从而有可能在能量的高效率储存中扮演十分重要的角色。本文作者重点综 

述钒基正极材料的主要晶体结构特点和相关纳米材料合成方法、结构表征及其对应电化学性能的研究进展。 

关键词：纳米材料；锂离子电池；V2O5；LiV3O8；Li3V2(PO4)3；电化学性能 

中图分类号：TM912.9；O646.54  文献标志码：A 

Research developments of V­based nanomaterials as 
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Abstract: Lithium­ion batteries (LIBs) were widely used in portable electronic devices, mainly due to their high energy 

density,  good  cycle  performance  and  charge  retention ability. Moreover,  as  the  potential  power  sources  of  the hybrid 

vehicles  (HV)  and  electric  vehicles  (EV),  LIBs  were  widely  studied.  But  at  present  their  electrochemical  properties 

cannot fully meet the requirements of high energy density, high power for power sources of HV and EV. This is mainly 

because  most  commercial  and  studied  cathode  materials  are  lithium  transition  metal  oxides,  which  have  an  intrinsic 

constraint, i.e. low capacity. V­based cathode materials, such as V2O5, LiV3O8 and Li3V2(PO4)3, possess relatively high 

theoretical  specific  capacity  because  of  their  abilities  to  intercalate  more  Li +  ions  per  formula.  However,  due  to  the 

structure  limitation of  these materials,  their actual capacity  is much lower  than the theoretical value. Synthesis of  these 

materials  with  nanostructures  can  greatly  enlarge  their  surface  areas  and  reduce  the  Li +  ion  diffusion  distance 

significantly,  resulting  in  the  fact  that  the  actual  specific  capacity  is  closer  to  the  theoretical  value.  Such  V­based 

nanomaterials may make LIBs play an important role in the high efficiency store of energy, especially for power sources 

of HV and EV. This review focuses on the research development of synthesis of V­based nanomaterials, characterization 

and their corresponding electrochemical properties. 
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随着石油、天然气等不可再生能源的快速消耗和 

生态环境的日益恶化，在可支撑经济和社会可持续发 

展的新清洁能源出现之前，人类只能在不断提高能量 

的使用效率上下功夫，因此，对能量的储存和释放将 

提出越来越高的要求。便携、清洁、高能量密度和大 

功率的能源供给系统越来越受到青睐 [1−3] 。 锂离子电池 

因为其能量密度高、设计灵活、循环稳定性好、寿命 

长、环境友好等 [4−6] ，在便携式电子器件中应用最为广 

泛 [7−9] 。 同时也正在被考虑作为动力电源应用在大功率 

的汽车等交通工具中 [10] 。当前，无论是在便捷式电子 

器件中的应用，还是在大功率、高能量密度装置中的 

应用， 锂离子电池都受到一个关键制约性因素的影响， 

即电池正极材料的比容量明显偏低。 

锂离子电池通过法拉第反应实现化学能和电能之 

间的转化，同时伴随着物质的传输和电子的迁移，其 

原理如图 1所示 [11] 。在电池反应进行中还伴随着整个 

电极的尺寸变化。因此，电极材料的比表面积和传输 

距离对电极材料的电化学性能至关重要。化学成分、 

晶体结构和微观形貌等对反应的速率、电荷传输的过 

程以及循环稳定性都具有重要影响。电池可储存和释 

放的能量(E)正比于电池的工作电压(V)和容量(C)。由 

于负极材料的电位大多数在 1 V以下， 接近于 Li金属 

或 Li + 离子的电位，所以， 电池的工作电压主要决定于 

高电位的正极材料，同时，负极材料的容量一般远高 

于正极材料的。因此，开发具有较高工作电压(V)和大 

容量(C)的电池材料成为锂离子电池研究的两个主要 

方向。

由于受到目前已广泛采用的有机溶剂电解液体系 

最高安全电压(约为 4.6  V，vs  Li/Li + )的限制，通过进 

一步提高电池工作电压的方式来提高能量储存和释放 

效率的空间十分有限，在此限制没有突破之前，锂离 

子电池正极材料容量的提高已成为当前和今后一个时 

期锂离子电池研究的重点领域和突破口。获得高容量 

的一种有效方式是寻找高价态的氧化物，如钒、鉻、 

铌和钼等，这是因为氧化还原时这些氧化物可以嵌入 

多个  Li + 离子，发生多个价态的变化 [12] ，有助于获得 

较大的比容量。但是，因为W和 Nb等本身的元素较 

重，其比放电容量并没有得到真正提高。Mo 氧化物 

中单个Mo虽可以嵌入 1.5 个 Li + 离子， 但是其活性较 

差。图 2 所示为目前已商品化和正在研发的主要正极 

材料容量和工作电压分布图。由图 2可见，锰基和钒 

基正极材料是目前重点关注的两大体系。 

锰基正极材料，如掺 Ni 形成的 LiNi0.5Mn1.5O4， 

其 Li + 离子嵌入基体的电压平台达到 4.8 V，是开发高 

电压平台较好的例子 [13] ，但该系材料容量明显偏低， 

只有  140  mA∙h/g  (C/7)。钒基正极材料，如  V2O5 和 
LiV3O8 等钒氧化物，嵌锂时，其  V 5+ 化合价分别降为 
+3.5(ω­Li3V2O5)和+3.67 (Li5V3O8) [9] ， 根据理论比容量 

计算公式：Cm=26  800n/M(n为 Li + 离子的个数；M为 

相对分子质量)， 它们分别可以获得 442和  372 mA∙h/g 
的理论比容量，当 3个 Li + 离子从 Li3V2 (PO4)3 中脱出 

时，也可以释放 197  mA∙h/g, 该比容量在已经报道的 

磷酸盐体系中是最高的。此外，V2O5∙nH2O 理论比容 

量可高达 600 mA∙h/g [14] 。除了上述性能优势外，钒的 

储量丰富，价格相对低廉，这使得钒氧化物作为电池 

正极材料具有较好的应用前景，有可能满足便捷式电 

图 1  Li + 离子电池充放电示意图 [11] 

Fig.1  Illustration of charge­discharge process involved in lithium ion cell [11]
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图 2  正、负极材料电压和容量的分布 [9] 

Fig.2  Distribution of potential versus capacity for positive­ and negative­electrode materials [9] 

子器件对高品质电池的要求及混合动力汽车(HV)和 

电动汽车(EV)对高能量密度和大功率电池的要求，成 

为目前重点研究的新一代正极材料之一。 

由于这些材料较低的  Li + 离子扩散系数和较弱电 

子传输能力，要获得优良电化学性能，还有许多障碍 

要跨越。材料结构纳米化为解决上述不足提供了一条 

有效的途径，这是因为钒基材料结构纳米化，极大地 

缩短了 Li + 离子的扩散距离、提高了电荷输运效率， 因 

此， 有可能通过对钒基正极材料进行纳米化或纳米复合 

处理，显著提高其电化学性能。本文作者综述了目前 

正在研究的几种主要钒基正极材料的纳米化研究进展。 

1  几种含钒氧化物典型结构与特性 

V2O5 作为锂离子电池的正极材料已研究  30  多 

年 [14−15] ，其嵌锂机理如下 [14] ： 

xLi+V2O5=LixV2O5  (1) 

WHITTINGHAM [1] 及 CHERNOVA 等 [2] 对锂离子 

电池正极材料包括锂金属氧化物和钒氧化物的类型进 

行了详尽的综述。钒氧化物最有代表性的是具有正交 

结构的  V2O5，属  Pmmn 空间群，a=1.154  0  nm，b= 
0.357 1 nm，c=0.438 3 nm，V=0.180 68 nm 3 ，其晶体 

结构如图  3 所示。[VO5]四方棱锥通过共边和共角形 

成的层堆积而成 [16−17] 。V=O 顶角的双键比其他 4 个 

键的距离都短。该结构说明了该材料的二维层状结构 

特点 [16] 。1976年，WHITTINGHAM [15] 报道了 V2O5 在 

室温下的可逆嵌锂结构转变和循环性能。图 4 所示为 
Li + 离子嵌入V2O5 中形成LixV2O5 的相转变过程以及ω 
相的循环特征。 随着 Li + 离子嵌入量的不断增加，形成 

不同的相：当 LixV2O5 中 x＜0.01和 0.35＜x＜0.7时， 

分别得到 α和 ε相 [18] ； 当 x=1时， 对应的相为 δ相 [19−20] ； 

当  x≤1 时，LixV2O5 脱锂后，可以重新转变为  V2O5 

的初始结构，相变在整个过程中是可逆的。当嵌入的 

锂含量继续增加时(x＞1)，结构重排导致  δ 相不可逆 

地转变为 γ 相 [18] 。γ 相可在 0＜x＜2 的范围内循环， 

图 3  V2O5 的晶体结构 

Fig.3  Crystal structure of V2O5
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图 4  随着 Li嵌入 V2O5 的不断深入，LixV2O5 相的演变和 
ω相的循环曲线 [1] 

Fig.4  Electrochemical  lithium  intercalation  into  V2O5 

showing  evolution  of  phases  with  degree  of  lithium 
intercalation and cycling of ω­phase [1] 

结构并不改变 [21] 。当嵌入第  3 个  Li + 离子(x=3)后，γ 
相变为 ω相，该转变过程不可逆。ω相可以通过电化 

学嵌锂合成 [22] ，也可以用化学的方法合成 [23] 。 
Li1+xV3O8 是另一个可以嵌入多个  Li + 离子的层状 

钒基正极材料(如 LiV3O8 为单斜结构，空间群 P21/m， 
a=0.668  nm，b=0.360  nm，c=1.203  nm，V=0.275  45 
nm 3 )。 单斜结构的Li1+xV3O8 由(V3O8) − 层沿着a轴排列， 

而(V3O8) − 层由两个基本结构单元、[VO6]八面体和 
[VO5]扭曲棱锥双金字塔组成。 它们通过氧原子角共用 

形成 V—O层。Li + 离子可以占据 V—O层之间不同的 

八面体和四面体位置 [24] ，其结构如图 5所示。一般的 

层结构只是通过范德尔斯键连接在一起，而  LiV3O8 

的层结构之间通过位于八面体位置的  Li 离子连接在 

一起。这种在电化学嵌入过程中不参与充、 放电的 Li + 

离子将层和层很牢固地连接在一起，以确保在充电和 

放电过程中  Li1+xV3O8 具有很好的结构可逆性和稳定 

性， 同时也不会阻碍嵌入的 Li + 离子占据四面体间隙位 

置 [25−28] 。位于层与层之间四面体位置的  Li + 离子对应 

于数值  x，循环时参与放电和充电过程。PANERO 
等 [29] 研究了较低锂含量的  Li1+xV3O8  在电流密度为 
0.5~2 mA/cm 2 时的放电行为。 3个 Li + 离子可以可逆地 

嵌入  Li1+xV3O8  中，循环多次后可以获得高于  100 
mA∙h/g的稳定容量， Li1+xV3O8 的开路电位与锂含量有 

关。当 1+x≤3 时，嵌锂过程为单相转变，Li4V3O8 形 

成后出现两相转变 [30] 。放电曲线和循环伏安曲线显示 

出多个平台和电流峰值，表明在锂嵌入的过程中，发 

生了一些结构的重组。最近， 7 Li和 51 V MAS NMR被 

用来重新研究循环过程中 Li + 离子嵌入 Li1+xV3O8 形成 

的相 [31] 。 

V2O5∙nH2O 是另一个被广泛研究的锂离子电池的 

钒基正极材料。ZAKHAROVA  和  VOLKOV [32] 及 
DONG等 [33] 综述了V2O5∙nH2O干凝胶和气凝胶的嵌锂 

行为。 例如含有 P2O5 的 V2O5∙nH2O玻璃或者其他网络 

结 构 的  V2O5∙nH2O [34] 、 V2O5∙nH2O  气 凝 胶 [35] 和 
V2O5∙nH2O  干凝胶 [36−37] 等形式存在的低结晶度的 
V2O5∙nH2O 材料，其较高的比容量和能量密度显示出 

其应用的广阔前景，例如 V2O5∙nH2O干凝胶作为正极 

材料可以获得 700  kW∙h/kg 的能量密度 [37] 。PETKOV 
等 [38] 最近用 Bragg衍射数据库中的数据，根据原子双 

对分布函数方法确定了 V2O5∙nH2O的三维结构，如图 
6所示，该结构可以看作是[VO5]四方棱锥组成的双层 

结构，在双层结构中有部分水分子。 

除了钒氧化物之外，Li3V2(PO4)3 是近年来研究比 

图 5  Li1.1V3O8 的结构以及 VO6 和 VO5 多面体 [24] 

Fig.5  Structure of Li1.1V3O8, VO6 and VO5 polyhedra (○—Octahedral sites; □—Partly occupied tetrahedron gaps) [24]
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较多的钒基正极材料，特别是  Li3Fe2(PO4)3 研发的部 

分成功，理应引起更多关注。Li3V2(PO4)3 主要有两种 

存在形式： 热力学较稳定的单斜 α­Li3V2(PO4)3(空间群 

为 P21/n，a=0.860 6 nm，b=0.859 1 nm，c=1.203 6 nm， 
β=90.61， V=0.899 83 nm 3 )和离子交换制备的菱形相(菱 

形结构的 Li3V2(PO4)3 有两个 Li + 离子可以脱出，但是 

只能可逆地嵌入 1.3个 Li + 离子，电化学性能比单斜相 

的差，不宜作为正极材料)。单斜结构的  Li3V2(PO4)3 
的原子排列更紧密，是磷酸盐中理论容量最高的(197 

mA∙h/g) [39] ，其晶体结构如图  7 所示。由图  7 可见， 
V(1)和  V(2)位置与  O 结合，实际上代表稍微扭曲的 
[VO6]八面体，其中，V—O  的键长为  0.200  3  和 
0.200  6nm，化合价为+3 价。Li 的位置分别由位于四 

面体位置的  Li(1)和两个位于伪四面体位置的  Li(2)和 
Li(3)组成。Li(2)和 Li(3)具有额外的 Li—O长键，配位 

数为  5 [40] 。该材料的电化学行为比较复杂，充电时可 

以看到一系列的两相转变平台；重新嵌入  0~2 个  Li + 

离子后形成固溶相， 第 3个 Li + 离子的嵌入属于两相转 

图 6  V2O5∙nH2O的晶体结构 [38] 

Fig.6  Crystal structure of V2O5∙nH2O [38] 

图 7  单斜 Li3V2(PO4)3 的晶体结构及 Li的环境配位 [39] 

Fig.7  Crystal  structure  of monoclinic  Li3V2(PO4)3  (a)  and Li  coordination  environments (b) [39]  (V1  (V 3+ )—O and V2  (V 3+ )—O 
octahedra are shown in gray, and P—O tetrahedra are shown in yellow. Li(1), Li(2) and Li(3) atoms are shown in magenta, green, 
and orange, respectively)
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变行为 [41−42] 。最近的结果表明，3个 Li + 离子可可逆脱 

出，获得接近理论值的比放电容量。虽然在循环过程 

中有一些相的转变， 但中子衍射结果表明， 在循环过程 

中，材料的结构并没有太大的变化 [43] 。Li + 离子在材料 

中的传输能力对于电池材料的性能具有重要的影响。 
CAHILL等 [44] 用 7 Li NMR 和二维交换光谱来探测 Li + 

离子在 3个位置的移动情况。 发现 Li + 离子在这些位置 

间的跳跃变换是微秒级别的。单斜结构的 Li3V2(PO4)3 
中，Li + 离子可以在三维尺寸内快速跃迁，因此，具有 

很好的倍率性能。菱形结构的 Li3V2(PO4)3 有两个 Li + 

离子可以脱出，但是只能可逆地嵌入 1.3个 Li + 离子。 

事实上， 很多不同的分子和离子都可以嵌入 V2O5 

的层结构中，如有机分子 [45] 、Ag或 Cu金属元素 [46] 。 

特别是含  Ag  或  Cu  的钒氧化物，如  Ag2V4O11、 
Cu1.1V4O11 化合物引起了人们广泛的兴趣 [47−48] ，因为 
Ag和 Cu可以从晶体点阵中脱出，从而增加正极材料 

的导电性。据报道，其可逆性比 Ag2V4O11 氧化物的更 

强。电化学氧化可以形成新化合物  Cu1.1V4O11，该新 

化合物具有更好的循环性能，在 0.1~1 mA/cm 2 的电流 

密度下，循环 20周之后仍然可以获得 200  mA∙h/g的 

容量 [49] 。 

2  纳米钒氧化合物的制备与评价 

钒氧化合物材料纳米化后 Li + 离子所需经过的路 

程有可能大大缩短，比表面积显著增大，可增加电极 

材料与电解液的接触面积，有助于减少极化；材料纳 

米化后可以更好地适应脱出/嵌入过程中的体积变化， 

从而降低反应的能垒。因此，材料纳米化为解决钒氧 

化物较低的  Li + 离子扩散系数以及较低的电导率问题 

提供了很好的途径，可以获得更高容量、更好的倍率 

性能和循环稳定性 [50] 。 

2.1  纳米氧化钒的制备与评价 

纳米氧化钒制备方法有很多，主要有模板法 [51] 、 

水热法 [52] 、热分解法 [4] 和静电纺丝法 [53] 等。不同的制 

备技术获得的材料微观形貌及电化学性能有明显差 

别，即使同一种合成技术，参数控制不同，也会得到 

不同的结果。 
2.1.1  模版法合成 

模版法因其结构可控、形貌均匀，被广泛应用于 

材料的合成中 [54−60] 。 LI等 [55] 将三异丙脂钒氧化物首先 

沉积到聚碳酸脂的多孔模版中，之后通过高温分解有 

机物模版制备了氧化钒纳米棒阵列，并研究了它们的 

电化学性能。在 200 C和 500 C倍率下放电，可释放 

的容量分别是薄膜电极的 3 和 4 倍，主要结果如图 8 
所示 [55−57] 。 

他们还用NaOH对聚碳酸脂模版预先进行刻蚀处 

理， 再用于 V2O5 的合成， 用该方法增加模版的孔隙度， 

提高  V2O5 材料单位体积的能量密度。最近，SIDES 
和 MARTIN [61] 制备了不同直径的 V2O5 纳米棒，并比 

图  8  模版法制备纳米线示意图以及 
V2O5  纳米棒阵的 SEM 像和电化学性 

能 [55−57] 

Fig.8  Schematic  diagram  of  synthesis 
of  nanowires  by  template  method  (a), 
SEM  image  of  V2O5  nanorod  array  by 
this  method  (b)  and  their  electro­ 
chemical performances (c) [55−57]
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较了其在低温工作时的电化学性能。 在同样的条件下， 
V2O5 纳米棒材料(70 nm)比微米尺寸的 V2O5 棒状材料 

具有更高的比放电容量。因为纳米材料的表面积更 

大，Li + 离子扩散所需要经过的距离更短，可以缓解低 

温下材料的动力学扩散速率较慢的不足。 
TAKAHASHI  等 [62−64] 用电化学和电泳沉积的方 

法将 V2O5 沉积到聚碳酸脂模版的圆柱形孔洞中， 形成 

棒状  V2O5 纳米单晶材料。电化学和电泳沉积方法中 

可用钒前驱体分别为 VO2 
+ 溶液和 V2O5  溶胶。这两种 

方法合成的纳米棒阵列的比放电容量和倍率性能比 
V2O5 多晶薄膜的性能好。例如从  VO2 

+ 溶液中得到的 
V2O5 纳米棒阵列在 0.7  A/g 的电流密度下，其比放电 

容量是薄膜电极比容量的  5 倍。WANG 等 [65] 通过调 

整电极两端电压和控制沉积时间制备了水合  V2O5 纳 

米管阵列，其初始比放电容量 (300  mA∙h/g)是 
V2O5∙nH2O 薄膜容量的两倍。这主要归因于电解液和 

电极材料之间更大的接触面积：纳米管内壁、外壁以 

及管端口都可以与电解液接触。但是，该纳米管的放 

电容量随着电流密度的增加衰减较快。该纳米管较差 

的导电能力是容量降低的主要原因。为进一步改性， 
V2O5∙nH2O溶胶被电泳沉积到 Ni纳米棒阵的表面， 制 

备了核−外壳结构的 Ni­V2O5∙nH2O纳米复合材料 [66] 。 

因 Ni骨架的导电作用， 该复合材料的导电能力大大增 

强。其容量是单晶纳米棒阵的 10倍，是溶胶−凝胶方 

法制备的 V2O5∙nH2O 薄膜容量的 20 倍。但是，该方 

法的合成成本较高，实验中的影响因素较多，规模制 

备还比较困难。 
2.1.2 水热法合成 

SPAHR 等 [67] 、KRUMEICH 等 [68] 及 MUHR 等 [69] 

首先用水热法在溶剂中存在胺的情况下，对 

V2O5∙nH2O 溶胶进行水热处理，获得卷形的钒氧化物 

纳米材料。在该过程中，胺起着结构引导剂的作用， 

最后形成纳米管或纳米卷轴，图  9 所示为该结构的 
TEM像 [2, 70] 。 

当在水热合成过程中用氨作为结构引导剂时，可 

以得到钒氧化物纳米管，该管壁由一些不同间距的层 

组成 [70] 。与其他纳米管的结构相比，纳米卷与电解液 

之间有 4 个不同的接触区域，即管口处、管外壁、管 

内壁和层之间的空隙。该材料具有 200 mA∙h/g的比放 

电容量。循环过程中，其结构有所破坏，性能也有 

降低。

该方法可以合成不同形貌的氧化钒，如沿[010]方 

向生长的带状纳米线 [71] 和沿[130]方向双向生长的纳 

米板 [72] 。另外，对 V2O5、H2O2 和 HCl进行水热处理， 

可以合成介于纳米板和纳米线形貌之间的  V2O5∙nH2O 
纳米片层结构 [73] ，但是未报道对应的嵌锂性能。 

最近， LI等 [74] 利用 V2O5 和 H2O2 反应生成的凝胶 

经过水热处理，合成了宽度为  100~300  nm、厚度为 
30~40  nm、长度为几十微米的正交结构纳米带  V2O5 

单晶。电化学性能测试表明，在 4.0~1.5  V 的电压范 

围内，该材料的起始容量为 288 mA∙h/g，第 2周循环 

后的比放电容量降为 191 mA∙h/g，之后的 4周循环具 

有较稳定的容量。SENG等 [75] 直接将 V2O5  溶于 H2O2 

形成透明溶液， 再经过水热处理， 合成了直径为 30~50 
nm、长度为几厘米的  V2O5 纳米线，然后再利用传统 

的造纸工艺制备了柔性 V2O5 纳米线纸张，如图 10(a) 
和(b)所示。电化学测试表明，在 4.0~2.5  V 的电压范 

围内，该 V2O5 纳米线纸在 1.7 C充放电时，具有 140 
mA∙h/g 的容量，且 40 周循环后，容量没有明显的下 

降；在 6.7 C充放电时，仍然具有 132 mA∙h/g的容量， 

图 9  水热法装置图及其制备钒氧化物纳米管和纳米卷的 TEM像 [2, 70] 

Fig.9  Hydrothermal setup (a) and TEM images of synthesis of vanadium oxide nanotube (b) and cross section of nanoscroll (c) [2, 70]
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10周循环后，其容量保持不变 [75] ，如图 10(c)所示。 
2.1.3  热分解合成 

PAN 等 [4] 最近报道了一种高效合成  V2O5 纳米颗 

粒的方法。 首先将 V2O5 和草酸反应生成 VOC2O4 前驱 

体，该前驱体在空气中热分解后得到 V2O5 纳米颗粒。 
V2O5 和  H2C2O4 的比例对最后产物的形貌具有重要的 

影响。当 n(V2O5):n(H2C2O4)=1:5时，可以获得棒状的 

纳米颗粒。 图11所示为在该比例下获得的纳米颗粒 [4] 。 

纳米颗粒直径比较均匀，颗粒之间空隙很大。棒状结 

构的纳米颗粒在局部区域平行排列，直径为  20~100 
nm。在 147  mA/g 的电流密度下放电，可以获得 270 
mA∙h/g 的比放电容量，该值与嵌入两个  Li + 离子时的 

理论容量(290 mA∙h/g)非常接近。即使在电流倍率为 8 
C(2 352 mA/g)下放电， 仍然可以获得 144 mA∙h/g的比 

放电容量，且具有很好的循环稳定性。 
2.1.4  静电纺丝合成 

静电纺丝是一种广泛用于聚合物、复合材料和陶 

瓷纳米线合成的技术 [76−79] (见图 10)。通过控制静电合 

成参数获得不同形貌的纳米线 [80−85] 。除了可以宏观控 

制纳米线的排布外，静电纺丝还可以调整单根纳米线 

的二次结构，增加结构的复杂性，如制备具有核−外 

壳、空心和多孔结构的纳米线。静电纺丝合成的 V2O5 

纳米线因为其典型的层结构和优异的电化学性能受到 

人们的关注 [7, 86] 。 
OSTERMANN  等 [7] 采用静电合成技术和后续煅 

烧工艺，合成了  V2O5 纳米棒复合材料。V2O5 纳米棒 

形貌可以通过改变纳米线成分和煅烧温度来控制。 
BAN等 [87] 通过对静电合成的材料进行水热处理， 再在 
500 ℃煅烧得到  V2O5 纳米晶粒。该纳米颗粒具有很 

好的库仑效率，其比放电容量可以达到 350 mA∙h/g。 

如图 12所示，MAI等 [86] 和 ZIABARI等 [88] 以 NH4VO3 

作为前驱体，采用静电纺丝技术合成了  V2O5  纳米 

线，其直径为 100~200 nm、长度为几毫米。该方法降 

低了合成成本， 更适合于规模制备。电化学测试表明， 

图 10  水热法制备的 V2O5 纳米线宏观图、SEM像和 TEM像以及该纳米线的电化学性能曲线 [75] 

Fig.10  Macro­view of hydrothermal prepared V2O5 nanowires (a), SEM and TEM images (b) and electrochemical performance (c) 

of as­prepared samples [75] 

图 11  纳米颗粒的热分解示意图、热分解形成的棒状纳米颗粒形貌及其在不同倍率下的循环性能 [4] 

Fig.11  Illustration of thermal decomposition of nano­particles (a), SEM image of thermal decomposition prepared V2O5 nanorods 

(b) and its cycle capability (c) at different rates [4]
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图 12  静电纺丝装置示意图、电纺丝制备 V2O5 纳米线过程示意图以及 V2O5 纳米线 SEM像、循环性能和库仑效率性能 [86, 88] 

Fig.12  Illustration of electrospinning setup (a), schematic diagram of V2O5 nanowire preparation process (b) and SEM images (c), 

cycling performance (d) and coulombic efficiency (e) of V2O5 nanowires [86, 88] 

在  1.75~4.00  V 的电压范围内，该材料的初始容量为 
390 mA∙h/g，50周循环后为 201 mA∙h/g；在 2.00~4.00 
V 的电压范围内，该材料的初始容量为 275 mA∙h/g， 
50周循环后为 187 mA∙h/g。 

2.2  多孔纳米氧化钒的制备与评价 

多孔结构材料的比表面积大、空隙连通，有利于 

电解液的渗透和离子的扩散，从而能获得优异的倍率 

性能，因此，纳米钒氧化物的多孔化是改善钒氧化物 

正极特性的有效途径之一。LIU  等 [89] 在  VOSO4 和 

P123  (Pluronic  123,  H(—OCH2CH2 — )20{—OCH— 
(CH3)CH2—}70—(—OCH2CH2—)xOH))的水和酒精溶 

液中，用电化学沉积方法合成了孔径为 3~4  nm 的氧 

化钒多孔材料。从 VOSO4 溶液中电沉积得到的 V2O5 

层结构结晶度较低，层间距为 1.1  nm，与 V2O5 干凝 

胶的层间距接近。P123在水溶液中作为模版，改变了 

氧化钒的微观结构。该多孔材料在 50 C倍率下放电， 

其比放电容量为 125 mA∙h/g。 

超临界干燥 V2O5 凝胶可以得到无定形的 V2O5 气 

凝胶  (ARG)， 其比表面积为 450 m 2 /g， 比孔体积为 2.3
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cm 3 /g，可以作为 Li 嵌入的可逆高容量基体 [90] 。恒电 

流间歇滴定(GITT)和化学嵌锂显示单位摩尔的  V2O5 

可以储存 4个 Li + 离子。V2O5  气凝胶的比能量可以超 

过 1 600 W∙h/kg, 这在所报道的 V2O5 的基体材料中是 

最高的。但是，其合成成本较高，体积能量密度较低。 
CAO 等 [91] 提出了一种简便自组装合成 V2O5 球形 

颗粒的方法，其形貌如图 13所示。乙二醇与钒前驱体 

在聚乙烯吡咯烷酮(PVP)存在的情况下相互作用， 得到 

的空心钒固体前驱物经煅烧得到晶体结构的  V2O5 空 

心球(见图 13(c))。 该方法制备的V2O5 空心球在 2.0~4.0 
V电压范围内循环时具有 286.4 mA∙h/g的比放电容量 

和 97.2%的库仑效率。 

2.3  纳米氧化钒/C复合材料的制备与评价 

氧化钒因为自身导电能力较差，需要与其他导电 

能力良好的材料复合，如聚合物、金属和导电炭等， 

复合将提高材料的综合性能，ODANI 等 [92] 在密闭体 

系中，通过高温自发热分解生成炭包覆的 VOx。 

该核心为 V2O3 材料，其直径为 30~100 nm，炭外 

壳厚度约为 15 nm。 所有 V2O3 纳米颗粒表面都实现了 

炭包覆，高放大倍数的  TEM 像显示，该包覆的炭形 

貌均匀、 结构致密。 该复合材料在 2.00~4.00 V的电压 

范围内的比放电容量为 270 mA∙h/g。 
HU 等 [93] 将草酸钒前驱体水溶液渗透到双层纳米 

炭管(CTIT)中，然后在 400 ℃空气中煅烧 2  h，得到 

形貌均匀的 V2O5/CTIT 纳米复合材料。图 14 清晰地 

显示了该复合结构 [93] 。在 2.00~4.00  V 的电压范围、 
58 mA/g电流密度下放电，可以获得 280 mA∙h/g的可 

逆容量和  99%的库仑效率。循环  20 周后，其容量 

为 265 mA∙h/g、库仑效率为 100%。在 0.140、0.588、 
1.176、2.352及 5.880 A/g的电流密度下，分别可以获 

得  250、223、200、160和 90 mA∙h/g 的比放电容量。 

该优异的电化学性能是因为  CTIT 不仅可以作为电子 

的导体，也可以为电解液的扩散提供通道。 
SAKAMOTO 和  DUNN [94] 用溶胶−凝胶的方法成 

功地将 V2O5 气凝胶复合到单壁炭纳米管导电基体中， 

实现了彼此在纳米尺度上的紧密接触。另外，电解液 

可以渗透炭纳米管和 V2O5 气凝胶到整个复合材料中。 

因此，该复合材料在高倍率下放电，仍然可以获得超 

过 400 mA∙h/g的比容量。 

2.4  纳米 Li1+xV3O8 的制备与评价 
Li1+xV3O8 虽然在晶体结构稳定性上比  V2O5 晶体 

材料更具有优势， 但是其倍率性能也受到 Li + 离子扩散 

和电子传输的制约。材料纳米化被认为是提高该材料 

电化学性能的一种主要方式。目前，已用溶胶−凝胶 

法 [95−96] 、水热法 [97−99] 、冷冻−干燥法 [100] 合成等合成了 

形貌、尺寸、结晶度和电化学性能各不相同的 
Li1+xV3O8 

[101−102] 。 
PAN等 [6] 采用溶胶−凝胶法制备了锂钒氧化物前驱 

体，之后在空气中热分解，制备了形貌均匀的 LiV3O8 

纳米棒材料，该纳米棒直径为 50~150  nm，棒的长度 

图 13  煅烧得到的 V2O5 中空微米球的 SEM像、XRD谱以及低倍和高倍 TEM像 [91] 

Fig.13  SEM  image  (a),  XRD  pattern  (b),  TEM  images  of  low  (c)  and  high  (d)  maginifications  of  hollow  V2O5  spheres  after 

calcination [91]
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图 14  复合材料的导电网络结构示意图及 V2O5/CTIT 纳米复合材料的典型 TEM像 [93] 

Fig.14  Schematic diagram of  efficient mixed­conducting network (a)  and typical TEM image of V2O5/CTIT nanocomposites  (b) 
(V2O5 nanoparticles indicated by red arrows and CTIT by black arrows) [93] 

可以达到几微米，另外，纳米棒之间具有很大的空隙 
(见图 15(a))。该结构有利于电解液的渗透，同时因为 

纳米棒直径为 30~150 nm， 大大缩短了 Li + 离子扩散所 

需经过的路程。因此，在高倍率放电和充电条件 

下，材料的利用率和比容量更高。如图 15(b)所示，在 
100  mA/g  的电流密度下放电，350  ℃合成的电极 
(LT350)显示了更明显的电压平台和更高的比放电容 

量。在第 2周循环后，其比放电容量为 320 mA∙h/g， 

几乎是传统方法合成电极(HT680)比放电容量的 3倍。 

该方法合成的  LiV3O8  电极同时具有很高的比放电容 

量和很好的循环稳定性。 在 100 mA/g下放电可以获得 
320 mA∙h/g的比放电容量，单次循环的容量损失仅为 
0.23%。在更高电流密度  1  A/g 下循环 100 次之后， 

其比放电容量仍可达 158 mA∙h/g。 

为了提高循环稳定性， 添加 PEG聚合物到 LiV3O8 

电极材料的前驱体溶液中，合成了具有纳米形貌的 
LiV3O8 

[5] 。其电化学性能如图 16所示。由图 16可知， 

在 100 mA/g充放电时，其初始容量达到 260 mA∙h/g， 

且具有  100%的容量保持能力。循环  100 周后，仍然 

可以得到 262 mA∙h/g的比放电容量， 是所有已经报道 

的结果中是最好的。该研究结果表明，材料的形貌对 

材料的性能具有重要影响。 

2.5  纳米 Li3V2(PO4)3 的制备与评价 

虽然 Li + 离子在单斜 Li3V2(PO4)3 中的传输是三维 

的，但是要获得理想的倍率性能，还需要进一步缩短 
Li + 离子的扩散距离和提高材料的导电性。REN等 [103] 

图 15  低温热分解得到的 LiV3O8 和采用不同方法合成的电 

极的充放电曲线 [6] 

Fig.15  Morphology  of  LiV3O8  prepared  by  low  temperature 

thermal  decomposition  (a)  and  charge−discharge  curves  of 

samples prepared by two different methods (b) [6]
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图  16  LiV3O8 纳米片比放电容量和库仑效率随循环次数的 

变化曲线 [5] 

Fig.16  Plots  of  specific  discharge  capacity  and  coulombic 

efficiency of LiV3O8 nanosheets versus cycle number [5] 

将 Li3V2(PO4)3 纳米颗粒混合在蔗糖的水溶液中，经过 

水热处理，制备了炭包覆的 Li3V2(PO4)3/C复合材料。 

循环伏安和电化学阻抗结果显示，炭包覆有助于提高 
Li + 离子的扩散和导电能力，也可以减缓固体电解液界 

面膜的形成。该材料在  28 mA/g电流密度下放电，可 

以获得 126 mA∙h/g的容量。最近，WANG等 [104] 用静 

电喷涂沉积技术，将前驱体材料沉积到石墨炭表面， 

制备了 Li3V2(PO4)3/C 薄膜。TEM 结果显示，炭包覆 

的纳米颗粒直径大约为 50  nm，很好地分布在炭基体 

中。在 3.00~4.30 V的电压范围、1 C放电，该材料的 

比放电容量为 118 mA∙h/g。在 24 C放电，可以仍然可 

以获得 80  mA∙h/g的容量。该结果表明，减小纳米颗 

粒的直径可以明显提高材料的倍率性能。最近，PAN 
等 [105] 将  Li3V2(PO4)3 的前驱体溶液渗入具有很多细孔 

的多孔炭材料中，合成了颗粒尺寸小于  50  nm  的 
Li3V2(PO4)3/C 纳米复合材料。 该复合材料具有极优的 

倍率性能和循环稳定性，这是因为纳米尺寸颗粒有效 

地降低了 Li + 离子扩散所需要经过的距离， 与多孔导电 

炭基体的接触紧密提高了电子传输的能力。导电炭的 

多孔结构为电解液的渗透提供了通道，也增加了活性 

材料与电解液的接触面积。 在 3.00~4.30 V的电压范围 

内，第 1周循环的比放电容量为 122 mA∙h/g、库仑效 

率为  90%。该数值比文献[103]报道的没有引入多孔 
KB炭到前驱体溶液中合成的材料在 0.2 C倍率下的比 

放电容量(110 mA∙h/g)高。在 1 C下循环 22周之后， 

仍然可以获得 120 mA∙h/g的比放电容量。 然后， 在 2 C 
放电、1  C充电，比放电容量没有降低。当在 4  C和 
8  C  倍率下放电时，比放电容量分别为  118、115 
mA∙h/g。从 1 C到 8 C倍率放电，复合材料的比放电 

容量的差别只有 5 mA∙h/g。即使在 16 C和 32 C倍率 

下放电，仍然可以分别获得 105 和 83 mA∙h/g的比放 

电容量。该复合材料优异的倍率性能和很好的循环稳 

定性归因于 Li3V2(PO4)3/C独特的结构。 因为当纳米颗 

粒大小为 20~50 nm时， 可以缩短 Li + 离子的扩散时间， 

同时这些颗粒能较好地嵌入炭基体中，使得电极材料 

具有较强的导电能力。多孔炭基体也可以为电解液的 

渗透提供通道，更有利于电极材料的润湿。为进一步 

改性，在有机气氛中通过自组装，PAN 等 [3] 合成了纳 

米带形貌的  Li3V2(PO4)3，如图  17 所示，该纳米颗粒 

分布均匀、形状一致。纳米带的厚度大约为 50  nm， 

宽度为 200 nm, 长度为 500 nm。 纳米带朝不同方向生 

长，所以，带状颗粒之间存在较大空隙。其电化学性 

能如图 18所示， 在 3.00~4.30 V放电时， 可以获得 131 
mA∙h/g的比放电容量， 该数值与理论容量 132 mA∙h/g 
非常接近。在 2、4 和 8  C 充放电时，分别可以获得 
128、122和 110 mA∙h/g的比放电容量。在 4 C和 8 C 
充放电时， 仍然可以分别获得 122 和 110 mA∙h/g的比 

放电容量。Li3V2(PO4)3 纳米带具有非常优异的循环性 

能，连续循环 120周，其比放电容量从 131 mA∙h/g降 

为 130 mA∙h/g，容量损失几乎可以忽略。 

图 17  Li3V2(PO4)3  纳米带的低倍和高倍 SEM像 [3] 

Fig.17  SEM images of Li3V2(PO4)3  nanobelts at low (a) and 

high (b) magnifications [3]



中国有色金属学报  2011年 10月 2460 

图 18  Li3V2(PO4)3  纳米带在不同倍率下的充放电曲线和循 

环性能(1 C=132 mA/g) [3] 

Fig.18  Charge−discharge curves (a) and cycling performance 

(b) of Li3V2(PO4)3 nanobelts at various rates (1 C=132 mA/g) [3] 

3  结论与展望 

通过对几种钒氧化物和  Li3V2(PO4)3 等钒基正极 

材料原子尺度结构的研究和纳米化制备技术的系统比 

较分析，钒基正极材料正在受到广泛关注，很有可能 

发展成为新一代锂离子电池的主流正电极材料，关键 

在于原子尺度结构的可逆性和稳定性以及可将材料结 

构比较经济地纳米化，并获得稳定的电化学性能。已 

有研究表明，不同原子尺度结构的钒基正极材料，其 

嵌锂能力各不相同；当材料的尺度由微米减小到纳米 

时，材料的能量储存和释放性能大大提高，这主要得 

益于材料结构纳米化产生的独特形貌和大比表面积； 

溶胶−凝胶法、水热法和静电纺丝法等是目前用来合 

成不同形貌的钒氧化物纳米材料的主要制备技术，不 

同的制备技术获得材料的微观形貌及电化学性能具有 

明显差别。同一种合成技术参数控制不同也会得到不 

同的结果，有必要进一步完善相关的制备技术。未来 

的工作可以围绕着如下的几方面展开： 1) 深入研究钒 

基正极材料在  Li + 离子嵌入和脱出过程中原子尺度结 

构可逆转变的机制，为最终在这类材料中选出具有原 

子尺度结构优势的候选材料奠定物质结构基础； 2) 更 

加深入地研究材料的形貌，合成方法对钒基纳米正极 

材料性能的影响，为今后的研究提供借鉴，并最终将 

这类材料推向主流市场提供理论支撑； 3) 对现有技术 

作出重要改进或探寻新的、经济有效的合成技术，显 

著降低此类材料的制备成本，为最终将这类材料推向 

主流市场提供技术支持。 
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