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核壳结构Si/C复合负极材料的制备与储锂性能研究
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摘　要　以酚醛树脂包覆纳米硅颗粒后通过碳化处理,制备了具有核壳结构的Si/C复合负极材料,并研究了碳

化温度和电极中活性物质含量对储锂性能的影响.透射电子显微镜分析结果表明,该复合材料由厚度为５~１５nm 的

无定型碳壳包覆的硅颗粒组成.电化学测试表明,７５０℃碳化所得复合材料在活性材料∶粘结剂∶乙炔黑＝１∶１∶１(质量

比)时,初始放电容量为１８３６mAh/g(首次库仑效率８４􀆰８％),循环５０次后仍可保持８７３mAh/g的可逆容量.此外,具
有核壳结构的Si/C复合负极比纯硅负极表现出更好的循环稳定性,这可能是因为碳壳的存在缓解了硅的体积膨胀、

改善硅的导电性,在一定程度上保证了 Li＋ 嵌入和脱出过程的稳定进行.
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PreparationandelectrochemicalpropertyofcoreＧshellSi/Ccompositecathode
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(CollegeofMaterialsScienceandEngineering,TaiyuanUniversityofTechnology,Taiyuan０３００２４)

Abstract　CoreＧshellSi/Ccomposites(Si＠C)cathodeswerepreparedbycoatingresorcinolＧformaldehyderesin
oncommercialSinanoＧparticles(nanoＧSi)followedbyacarbonizationprocess．Afterwards,theeffectsofcarbonization
temperatureandcompositionratioofcathodematerialonelectrochemicalperformanceofelectrodewereinvestigated
systematically．Thetransmissionelectronmicroscope(TEM)analysisindicatedthatSi＠CconsistedofnanoＧSiwas
coatedbyuniformamorphouscarbonshell(thickness:５~１５nm)．Electrochemicaltestsrevealedthatwithanratioof１
∶１∶１(activematerial∶carbonblack∶binder),Si＠Ccarbonizedat７５０℃ showedaninitialdischargecapacityof１８３６
mAh/g(initialcoulombicefficiency:８４􀆰８％)．Theystilldeliveredreversiblecapacityof８７３mAh/gafter５０cycles．
Besides,Si＠CshowedimprovedcyclingstabilitycomparedwiththebarenanoＧSi,possiblybecausetheuniformand
conductivecarbonshellsfacilitatedthereactionkineticofLi＋intercalation/extractiontosomeextentbyalleviatingthe
volumeexpansionandenhancingtheelectricalconductivityofSi．
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　　在电化学储能系统中,锂离子电池具有能量密度

高、环境友好、无记忆效应和循环性能好等优点,是手

机、笔记本电脑等便携电子终端的主流电源[１Ｇ２].然

而,目前锂离子电池采用的石墨类碳负极材料的实际

容量已经非常接近其理论容量(３７２mAh/g)[３],性能

提升空间十分有限.因此,寻找具有更高比容量的负

极材料是锂离子电池研究的一个重要方向.硅是极

具发展前景的高比容量负极材料,其理论比容量达

３５７９mAh/g(或２１９０mAh/cm３)[４],且嵌脱锂电位低

(＜０􀆰５Vvs．Li/Li＋ )[４].但是,硅在锂离子嵌入过

程中形成 Li１５Si４ 合金,并伴随巨大的体积膨胀

(~２８０％)[５].反复的充放电过程会造成硅材料粉

化而与集流体分离,最终造成电池容量的迅速衰减.
此外,硅作为半导体材料,其本征电导率[(６􀆰７×
１０－４)S/cm][６]比较低,锂离子迁移率也不高,所以

倍率特性较差.这些缺点极大地限制了硅负极材料

的大规模应用.
解决硅负极材料问题的主要途径是形貌调控

(如纳米化)及制备复合材料[７].纳米级硅尺寸较

小,锂离子向内部的迁移距离短,嵌锂膨胀造成的应

力较小,结构稳定性和倍率特性会显著改善.然而,
纯硅纳米颗粒的团聚现象比较严重,且比表面积大,
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副反应多,依然不能够满足锂离子电池对负极材料

的综合要求.制备复合材料是指将硅材料与具有一

定柔韧性的导电介质复合,从而减弱体积膨胀的影

响,并且增强材料的导电性.硅基复合电极材料中,
以Si/C复合材料最常见.该体系中,碳材料可以防

止硅粒子团聚长大,同时还可作为电极材料中的导

电剂和体积膨胀缓冲体,从而有效提高硅基负极的

整体性能.Wu等[８]通过静电纺丝技术合成了具有

多级核壳结构的Si/C复合纤维材料,获得了高达

９００~１２００mAh/g的可逆比容量.Zhou等[９]以纳

米Si、片状石墨、球状石墨和柠檬酸为原料,采用液

相凝固和热解的方法制备了可逆比容量为４００~
６００mAh/g的多碳相Si/C复合材料.本研究通过

液相法在硅纳米粒子表面包覆酚醛树脂,然后通过

碳化处理制备核壳结构的Si/C复合材料,有效提高

了硅基负极材料的电化学性能.此外,还研究了碳化

温度,以及电极中活性物质含量对电极性能的影响.

１　实验部分

１􀆰１　核壳结构Si/C复合材料的制备

首先,通过３０min搅拌和超声处理将２００mg硅

粉(纳米Si,约３０nm)预先分散到４０mL去离子水

和乙醇(纯度＞９５％)的混合溶液中(体积比为１∶
１),随后向其中加入５０μL氨水,再超声１０min;然
后,将２００mg间苯二酚(≥９９􀆰５％)和２００μL甲醛顺

次加入上述溶液中,继续超声３０min.将所得溶液

转移至水热釜中,于８０℃保温２４h,待水热釜冷却到

室温后,取出混合物并离心、水洗、醇洗和干燥,得到

粉末状样品;最后,将粉末在 N２ 气氛中５℃/min升

温至５５０℃/７５０℃保温４h得到Si/C复合材料.实

验中样品命名为Si＠XＧT,其中 X表示包覆层材质

(RF为酚醛树脂,C为酚醛树脂热处理获得的碳),

T表示热处理温度.如５５０℃处理获得的碳材料可

表示为Si＠CＧ５５０℃,热处理前的酚醛树脂包覆硅材

料可表示为Si＠RF.

１􀆰２　核壳结构Si/C复合材料的表征

核壳结构Si/C复合材料的相组成由 X射线衍

射仪表征(XRD,DXＧ２７００型,SSC型,Cu靶,K１射

线);树脂与碳含量通过热重分析仪来测定(TG,

SETARAM SETSYSEVOLUTION１６/１８型,法

国,测试条件为空气和氩气气氛,温度范围为１００~
１０００℃,加热速度为５℃/min);材料形貌通过扫描

电子显微镜(SEM,TescanMIRA３型)和透射电子

显微镜(TEM,JEMＧ２１００F型)进行表征.

１􀆰３　复合材料电极的制备及测试

将复合材料、乙炔黑和粘结剂(羧甲基纤维素

钠∶丁苯橡胶＝１∶１)按１∶１∶１、３∶１∶１和８∶１∶１的质量

比在去离子水中混合,形成均匀黏稠的浆料,其后将

浆料涂布在铜箔上,８０℃真空干燥１２h制得电极片,
分别记电极片Ｇ１１１、电极片Ｇ３１１和电极片Ｇ８１１.在

氧含量和水分含量低于１􀆰０×１０－６的氩气气氛手套

箱(MBRAUNLABstar型)中装配扣式电池(２０２５
型).电池以金属锂为对电极和参比电极,聚丙烯微

孔膜为隔膜,１mol/LLiPF６＋碳酸乙烯酯/碳酸甲

乙酯/碳酸二甲酯(EC∶EMC∶DMC＝１∶１∶１,体积

比)的溶液为电解质.采 用 电 池 测 试 仪 (LAND
CT２００１A型)测试电池的电化学性能,电流密度为

３００mA/g(前 ５ 圈以 １００mA/g 充 放 电 以 活 化 电

极),电压范围为０􀆰００１~３V.采用电化学工作站

(CHI６６０E型)分析电池的循环伏安(CV)曲线,电
压范围为０~３􀆰０V,扫描速率为０􀆰１mV/s;分析电

化学交流阻抗图谱(EIS),测试频率范围为１０２~
１０５Hz,交流振幅为５mV.

２　结果与讨论

２􀆰１　核壳结构Si/C复合材料的物相分析

图１是样品Si＠CＧ７５０℃、纳米Si和酚醛树脂碳

化形成的碳材料(RFＧC)的 XRD谱图.由图可知,
Si＠CＧ７５０℃和纳米Si均在２θ＝２８􀆰４°、４７􀆰３°、５６􀆰１°、
６９􀆰１°和７６􀆰４°处检测到特征峰,对应于Si的(１１１)、
(２２０)、(３１１)、(４００)和(３３１)晶面的衍射(JCPDS号

２７—１４０２)[１０],表明碳化处理不会影响纳米Si的结

晶性.由图１插图可知,由于样品中存在有酚醛树

脂碳化形成的无定形碳,因此曲线在此处出现１个

宽化峰(对应于 RFＧC).Si＠CＧ７５０℃的 XRD谱图中

没有其他特征峰出现,表明无其他结晶态杂相存在.
２􀆰２　核壳结构Si/C复合材料的成分分析

对试样进行 TG 分析,结果如图２所示.由图

可知,在４８３~１０００℃之间,纳米Si由于在空气中氧

图１　Si＠CＧ７５０℃、纳米Si和酚醛树脂碳化形成的

碳材料(RFＧC)的 XRD谱图

(插图为Si＠CＧ７５０℃在１４~２７°的局部放大图)
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化,质量显著增加约１９􀆰３％,而在４８３℃以下无明显

增重,说明４８３℃以下Si的氧化增重可以忽略不计.
在１００~４８３℃之间,Si＠RF中的有机物在空气条

件下分解,质量减少约２２􀆰３％,而在４７８~１０００℃之

间,其增重过程与纳米Si非常相似,即剩余物质全

部为 Si.从 而 可 知,在 Si＠RF 中 Si的 含 量 为

７７􀆰７％.由Si＠RFＧ氩气 TG 曲线可知,由于酚醛

树脂分解碳化,复合材料质量减小.在５５０℃时,部
分有机物分解转化为碳,质量剩余９２􀆰９％(即部分

未分解的有机物、碳和Si在原始Si＠RF中的总含

量);７５０℃之后,曲线基本保持不变,说明复合材料

中有机物全部转化为碳,此时质量剩余８９􀆰４％(即
酚醛树脂完全碳化后的硅碳总含量).因此,酚醛树

脂完全碳化后的复合物中,碳的含量约为１３％,且

Si＠RF在７５０℃碳化后的碳含量大于５５０℃碳化后

的碳含量.

图２　纳米Si和Si＠RF在不同气氛下的 TG曲线图

２􀆰３　核壳结构Si/C复合材料的形貌分析

图３为纳米Si和Si＠CＧ７５０℃的SEM 和TEM
图.由图可知,纳米Si包含大量纳米Si粒子团聚

而成的近球形团聚体,直径８０~２００nm[图３(a)].
经过碳包覆之后,Si＠CＧ７５０℃[图 ３(b)]的整体

图３　试样的SEM 图和 TEM 图

[(a)纳米Si的SEM 图;(b)Si＠CＧ７５０℃的SEM 图;

(c—d)不同分辨率下Si＠CＧ７５０℃的 TEM 图]

形貌与纳米Si仍然很相近.两者的区别在于,Si＠
CＧ７５０℃团聚体表面粗糙,而纳米Si团聚体表面相

对光滑.这一细节表明,碳壳应该包覆在了每个初

级纳米Si颗粒上,而不仅仅是团聚后团聚体的外

表面.
由图３(c)—(d)可知,Si＠CＧ７５０℃中的Si颗粒

被厚度为５~１５nm 的连续碳壳包覆,形成了核壳复

合结构.对于锂离子电池负极材料而言,碳层缓冲

硅材料在充放电中发生体积变化,并同时提高了复

合材料的导电率.在图３(d)中,Si(１１１)晶面的晶

格条纹(晶面间距３􀆰１４Å)清晰可见,说明复合材料

中的Si为晶体态.

２􀆰４　核壳结构Si/C复合材料的电化学性能分析

Si＠CＧ５５０℃和Si＠CＧ７５０℃电极的循环寿命曲

线由图４(a)所示.由图可知,Si＠RF的首次放电

比容量为１８６４mAh/g,其后随循环次数的增加而迅

速衰减,到第５０圈时,比容量仅剩２５１mAh/g,表明

单纯的酚醛树脂包覆对提升硅材料循环稳定性的作

用有限.Si＠CＧ５５０℃ 的首次放电比容量提高到

３５０８mAh/g,但比容量值随循环次数的增加同样下

降迅速,这可能由于树脂包覆层未完成碳化有关.
而Si＠CＧ７５０℃表现出明显优于前两者的循环稳定

性(首次放电比容量为１８３６mAh/g,首次充电比容

量为１５５６mAh/g,库伦效率为８４􀆰８％,５０次循环后

比容量剩余８７３mAh/g).在该样品中树脂包覆层

已经全部转变为碳材料.
以Si＠CＧ７５０℃为活性材料,分别采用电极片Ｇ

１１１、电极片Ｇ３１１和电极片Ｇ８１１涂布所得电极材料

的比容量Ｇ循环次数关系曲线如图４(b)所示.依据

Beattie等[１１]提出的硅球紧密排列模型,较低的硅含

量和较高的粘结剂含量有助于避免循环过程中因硅

体积变化而引起的结构失稳,从而提升电极的循环

稳定性.由图可知,电极片Ｇ１１１所制样品的电化学

循环稳定性最好,这个结果与上述文献结果一致.
图４(c)对比了Si＠CＧ７５０℃、纳米 Si和 RFＧC

的循环稳定性.由图可知,RFＧC的循环稳定性最

好,但是其比容量仅为２６２mAh/g;而纳米Si的首

次比容量很高(３６８７mAh/g),但它的容量衰减迅

速.Si＠CＧ７５０℃电极的性能介于前两者之间,比容

量和循环稳定性均比较好.这可能是因为碳包覆层

缓解了硅颗粒因体积改变造成的结构失稳过程,同
时提高了其导电性.

图４(d)进一步显示了Si＠CＧ７５０℃的恒电流充

放电曲线.由图可知,Si＠CＧ７５０℃的放电曲线在
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图４　试样的电化学性能变化图

[(a)Si＠CＧ５５０℃和Si＠CＧ７５０℃电极的循环寿命曲线;

(b)Si＠CＧ７５０℃电极在不同电极片上的循环寿命曲线;

(c)Si＠CＧ７５０℃、纳米Si和 RFＧC电极的循环寿命对比曲线;

(d—e)Si＠CＧ７５０℃电极的充放电曲线和CV曲线;

(f)Si＠CＧ７５０℃和纳米Si的EIS谱图]

０􀆰００１~０􀆰２V之间,充电曲线在０􀆰３~０􀆰６V 之间出

现电压平台,分别对应于硅的嵌锂和脱锂过程[１２].
而且,首次放电与第二次放电相比,曲线在０􀆰２５~
０􀆰２５V区域差别很大,反映了在活性物质表面形成

固态电解质界面膜(SEI)的过程[１２].这个过程会消

耗大量的锂离子,造成较大的不可逆容量.曲线中

第二圈充电容量大于第一圈可能是因为电极材料的

小电流活化过程所致.与硅材料放充电曲线的放、
充电电压平台对应,Si＠CＧ７５０℃的 CV 曲线[图４
(e)]在０􀆰１３(放电)、０􀆰３６(充电)和０􀆰５５V(充电)处
存在明显的尖峰,对应于硅材料的嵌锂和脱锂过程;
这些峰的面积在１—３次循环时逐渐扩大,可能是由

电极材料不断被电解液浸润活化所致.
图４(f)是纳米Si和Si＠CＧ７５０℃的 EIS谱图.

图中高频区的半圆表示电极的电荷转移电阻,低频

区斜率４５°的斜线表示 Warburg阻抗[１３].由图可

知,经过对纳米Si进行碳层包覆,高频区半圆直径

变小,即复合电极材料阻抗减小,表明碳包覆层确实

提升了电极材料的电导率.

３　结论

通过在硅表面包覆酚醛树脂并进行碳化处理制

备了核壳结构的Si/C复合材料,探究了碳化温度以

及电极材料中三种功能组分质量比对电化学储锂性

能的影响.结果表明,Si＠CＧ７５０℃复合材料在电极

成分组成比例为１∶１∶１(活性材料∶乙炔黑∶粘结剂)
时具有较高的比容量及良好的电化学稳定性.因

此,核壳结构的Si/C复合材料能够有效地提高硅基

负极材料的电化学性能.
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