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无溶剂法低温制备双碳包覆多孔硅碳负极材料及储锂性能研究 

易国刚 1,2, 吴耀应 2, 俎喜红 2 
(1. 广东省南华节能和低碳发展研究院, 广州 510635; 2. 广东工业大学 轻工化工学院, 广州 510006)  

摘 要: 针对锂离子电池硅碳负极体积膨胀大、循环稳定性差、导电性不佳、能耗高等问题, 本研究以纳米硅为活

性物质、石墨为导电载体、沥青为碳前驱体、氯化钾为造孔模板剂, 采用绿色节能的无溶剂法在较低温度下制备了

多孔硅碳负极材料 P-Si@G@C, 并研究了其作为锂离子电池负极的性能, 对比分析了不同结构硅碳负极的性能差

异, 阐明了构效关系。结果表明, 用石墨载体锚定硅纳米颗粒(Si@G), 有利于提高电极材料整体导电性, 加快电子

传输速率, 并抑制纳米硅的体积膨胀; 在 Si@G 表面包覆多孔碳壳层, 大大减少了硅的体积膨胀, 并加快了锂离子

和电子的传输速率。相比 Si@G 和未造孔的 Si@G@C 硅碳负极材料, P-Si@G@C 负极材料所构建的电池呈现出更优

异的电性能。电池的首次库仑效率高达 85.8%; 在 0.1、0.2、0.5、1.0、2.0、5.0 A·g–1 电流密度下, 电池比容量分别

高达 1403.6、1291.7、1206.1、1093.6、868.4 和 609.5 mAh·g–1, 且比容量恢复率达 98.3%, 倍率性能优异; 在 1.0 A·g–1

下循环 200 圈仍具有 770.7 mAh·g–1 的比容量, 表现出优异的长循环稳定性。 
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Non-solvent and Low-temperature Preparation of Porous Silicon-carbon  
Anodes for Enhanced Lithium Storage 

YI Guogang1,2, WU Yaoying2, ZU Xihong2 

(1. Guangdong Nanhua Energy Conservation and Low Carbon Development Institution, Guangzhou 510635, China; 2. School 
of Chemical Engineering and Light Industry, Guangdong University of Technology, Guangzhou 510006, China) 

Abstract: To solve the problems of large volume expansion, poor cycling stability, low electrical conductivity and 

high energy consumption of silicon-anode materials, a porous silicon-carbon anode material (P-Si@G@C) was 

prepared by a non-solvent low-temperature method with nano-silicon as active substance, graphite as conductive 

carrier, asphalt as carbon precursor, and potassium chloride as pore-forming agent. Structure and performance of 

P-Si@G@C anode were systematically studied by comparing with a series of silicon-carbon anodes. The results 

showed that insertion of silica nanoparticles in graphite matrix (Si@G) could improve the electrical conductivity of the 

whole material which is beneficial for electron transport, and the graphite matrix could alleviate the volume expansion 

of silica nanoparticles. Then the porous carbon shell coated on the surface of Si@G greatly reduced the volume 

expansion of nano-silicon, and improved the diffusion rate of lithium ion and electron transport rate. Compared with 
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Si@G and unperforated Si@G@C anodes, the P-Si@G@C anode presented the best electrical performance with initial 

Coulombic efficiency of 85.8%. At the current density of 0.1, 0.2, 0.5, 1.0, 2.0, and 5.0 A·g–1, the specific capacities 

of P-Si@G@C anode were 1403.6, 1291.7, 1206.1, 1093.6, 868.4, and 609.5 mAh·g–1, respectively. Its recovery rate 

of specific capacity reached 98.3%, displaying excellent rate performance. The specific capacity still remained 

770.7 mAh·g–1 after 200 cycles at 1.0 A·g–1, showing good long-cycle stability. 

Key words: lithium-ion battery; silicon-carbon anode; dual-carbon coating; porous shell; lithium storage mechanism 

石墨作为传统的锂离子电池负极材料, 其理论

比容量低(372 mAh·g–1), 已无法满足市场对高能量

密度电池的需求[1], 因此亟须开发出一种能量密度

高、安全性好、环保无污染的锂离子电池负极材

料。近年来 , 硅基负极材料因具有理论容量高

(4200 mAh·g–1)、工作电位低(0.2~0.4 V)、安全性能

好和储量丰富等优点而得到广泛关注, 是最有望大

规模应用的下一代锂离子电池负极材料[2]。然而, 硅

的本征导电率低, 体积膨胀大(>300%), 导致固体

电解质界面(SEI)膜反复形成和电极材料坍塌, 甚至

电极材料从集流体中脱落, 从而造成倍率性能和循

环稳定性差[3-4]。目前, 解决硅基负极电导率低、体

积膨胀大等问题的方法主要包括硅基材料纳米化、

硅碳复合等[5-10]。构建纳米片、纳米颗粒和多孔结

构等纳米级结构硅材料, 通过降低颗粒尺寸来有效

缩短电子和离子传输路径, 减小体积变化时的内应

力, 避免结构破裂或粉碎, 进而提高循环稳定性。然

而, 单纯硅纳米化仍无法有效缓解嵌锂/脱锂过程中

的体积膨胀和硅本征导电率低的问题[11]。碳基材料

在嵌锂/脱锂过程中体积变化小、循环稳定性好、导

电性优异、成本低, 而且与硅化学性质相近, 故碳材

料是改善硅负极稳定性的理想选择[12-14]。 

目前, 许多研究致力于构建高性能锂离子电池

硅碳负极材料, 常见结构包括核壳结构[15]、蛋黄壳

结构[16-18]、多孔结构[19]、嵌入结构[20-22]等。核壳结

构硅碳负极材料通过在硅颗粒表面形成碳包覆层, 

有效减轻硅颗粒在充放电过程中的体积膨胀, 并有

效抑制硅和电解液之间的不良反应, 有利于形成稳

定的 SEI 膜, 提高电池首次库仑效率[5]。但单一的碳

壳层尚无法长时间承受嵌锂/脱锂过程中体积变化

带来的内应力[4, 15]。蛋黄壳结构通过在硅和碳层之

间预留一定空间作为缓冲层, 可有效减轻硅体积膨

胀产生的机械应力, 进而抑制长循环过程中电极材

料坍塌[23], 但碳壳层厚度和结构设计、预留空腔大

小、振实密度以及蚀刻工艺等方面仍需深入研究。

多孔硅碳复合材料可很好地缓冲硅体积膨胀产生的

机械应力, 在解决硅材料体积膨胀方面效果显著。

然而 , 多孔硅碳负极材料通常需利用中间模板制

备 , 用氢氟酸(HF)蚀刻硅和二氧化硅 , 得到多孔

结构[19, 24-27]。HF 有毒且腐蚀性极强, 大大增加了

操作难度和制备成本。此外, 也可以通过喷雾干燥

工艺和镁热还原法制备微米级多孔硅碳复合材料

(M-pSi@C)并将其作为锂离子电池负极 [19]。然而, 

该制备过程复杂, 包括喷雾干燥和镁热还原等多个

步骤, 并且使用 HF 刻蚀得到多孔碳, 危险性高, 难

以工业化[12]。多孔硅碳复合材料还可通过低熔点元

素(如硫)挥发来构建, 但会带来环境污染。这些方法

普遍存在制备工艺复杂、成本高和环境污染等一系

列问题, 极大限制了硅碳复合材料的大规模工业化

应用, 亟需开发工艺简单、成本低廉、绿色低碳且

电化学性能优异的多孔硅碳复合材料制备方法。 

本研究利用纳米硅为活性物质, 石墨为导电载

体锚定纳米硅颗粒, 并以价格低廉的沥青为碳前驱

体, 绿色价廉的氯化钾为造孔模板剂, 通过球磨煅

烧制备了双碳包覆多孔硅碳复合材料, 对比研究了

其作为锂离子电池负极的电性能, 得到了最佳的无

溶剂制备工艺, 并揭示了其储能机制和构效关系。 

1  实验方法 

1.1  试剂 

硅粉由上海麦克林有限公司提供, 平均粒径为

30 nm。十六烷基三甲基溴化铵(CTAB, 分析纯)由上

海阿拉丁股份有限公司提供。沥青、石墨、羧甲基

纤维素(C8H15NaO8, Mw=2000)和铜箔由东莞科路得

新能源有限公司提供。氯化钾(KCl, 分析纯)由上海

阿拉丁股份有限公司提供。氮气(纯度>99.999%)由

广州粤佳气体有限公司提供。 

1.2  纳米 Si 的活化 

称量 2.5 g CTAB, 溶于 250 mL 去离子水中。加

入 1.0 g 硅粉后, 搅拌溶液, 超声 30 min, 真空过滤, 

在 60 ℃干燥 12 h, 得到带正电的活性纳米 Si。 

1.3  Si@G 和 Si@G@C 复合材料的制备 

将 1 g 活性纳米 Si 与 0.5 g 石墨均匀混合, 球磨
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后得到 Si@G 复合材料。其中, 球磨罐、球磨珠的

材质为天然玛瑙, 球磨珠的直径为 5~8 mm, 固体粉

末与球磨珠的质量比为 1 : 25, 以 550 r/min 转速球

磨 5 h(以下均使用相同球磨条件)。 
将 1.5 g Si@G 复合材料与 1.0 g 沥青混合均匀, 

球磨后所得产物在N2气氛下以5 ℃·min–1速率升温

至 650 ℃并退火 3 h。材料冷却至室温后, 用去离子

水、无水乙醇洗涤数次, 在 60 ℃干燥 12 h, 得到外

碳层未造孔的 Si@G@C 复合材料。 

1.4  多孔 Si@G@C(P-Si@G@C)复合材料的制备 

将 1.5 g Si@G复合材料、1.0 g 沥青(软化点 287 ℃)

和 2 g KCl 混合均匀, 球磨后所得产物在 650 ℃的

N2 气氛下煅烧 3 h, 升温速率为 5 ℃·min–1。材料冷

却至室温后, 用去离子水水洗除去 KCl, 真空抽滤, 

将固体产物在 60 ℃干燥 12 h, 得到 KCl 造孔的

P-Si@G@C 复合材料。 

1.5  材料表征 

采用 Hitach SU8220 型场发射扫描电子显微镜

(FESEM)和 Thermo Scientific Talos F200X 型场发射

透射电子显微镜(TEM)表征材料的微观形貌。采用

Thermo Fisher Scientific DXR 型激光拉曼分析仪、

Thermo Fisher Scientific Escalab 型 X 射线光电子能

谱仪(XPS)、Bruker D8 ADVANCE 型 X 射线衍射仪

(XRD)、耐驰仪器制造有限公司 STA449F5 型同步

热重分析仪表征材料的物相结构及化学组成。采用

Micromeritics Instrument Corporation ASAP 2460 型

比表面积分析仪表征材料比表面积和孔径。 

1.6  半电池组装与电化学性能测试 

将所制备的负极活性材料、导电炭黑(Super P)、

羧甲基纤维素以 7 : 2 : 1 的质量比混合均匀, 加入

去离子水, 研磨后得到均匀流动的浆料。用无水乙

醇擦拭玻璃基底、涂布器、铜箔。在玻璃基底喷洒

无水乙醇后, 将干净的铜箔平铺其上。使用间隙为

100 μm 的涂布器将浆料均匀涂布在铜箔上。涂布好

的电极片在 80 ℃干燥 10 h, 使用极片冲片机冲压, 

得到 ϕ12 mm 的圆形极片。称量质量后, 将电极片

转移至手套箱内备用。电极片负载的活性材料质量

为 1.0~1.5 mg。 

在氩气保护的手套箱中, 采用制备的电极片为

工作电极, 金属锂为对电极, 聚丙烯为隔膜, 碳酸

乙烯酯(EC)、碳酸二乙酯(DEC)和氟代碳酸乙烯

酯 (FEC)的混合液 (EC : DEC=1 : 1(体积比 ), FEC

的体积分数为 10%)为电解液, 组装 CR2032 扣式

电池。将封装好的扣式电池静置数小时, 采用 Bio- 

Logic(VMP-3e 型)、深圳新威尔电子有限公司 CT- 

4008T-5V10MA-164 电池测试系统测试阻抗、循环

伏安(CV)、倍率、长循环等电化学性能。 

2  结果与讨论 

2.1  P-Si@G@C 复合材料的制备与表征 

为抑制纳米硅体积膨胀并提高电极材料导电性, 

进而提升电极材料的倍率性能和循环稳定性, 本研

究采用图 1(a)所示的技术路线制备了双碳包覆多孔

硅碳负极材料 P-Si@G@C。首先, 利用石墨为导电

载体, 通过无溶剂球磨技术将 CTAB 活化后的纳米

硅嵌入石墨基体制得 Si@G 复合材料, 从而抑制了

纳米硅体积膨胀并提升电极材料导电性。然后, 基

于沥青软化点低的特点, 将沥青/KCl 混合物在无溶

剂情况下利用球磨产生的热量软化沥青使其产生流

动性, 进而均匀包裹 Si@G 表面。在 650 ℃ N2气氛

下煅烧 3 h(比传统方法煅烧温度低、时间短)后, 再

用去离子水清洗以除去 KCl, 制得多孔碳外壳层。

在抑制纳米硅体积膨胀的同时, 可阻止纳米硅与电

解液接触, 避免反复形成 SEI 膜, 进而提高电池倍

率性能和可逆容量。所形成的纳米孔还可缓解硅体

积膨胀产生的内应力, 并有利于锂离子扩散和电解

质渗透。因此, 该制备方法简单, 无需大量溶剂, 碳

源廉价易得, 极具工业化应用前景。图 1(b)是纳米

硅镶嵌于石墨并进一步用沥青包覆煅烧所得

Si@G@C 复合材料的 SEM 照片。由图可知, Si 纳米

颗粒均匀镶嵌在块状石墨上, 外表面包覆了均匀致

密的碳层。图 1(c)是采用 KCl 造孔制备的多孔外碳

层包覆的 P-Si@G@C, 其内部纳米硅均匀镶嵌于石

墨上, 外层为多孔碳壳层。 

通过 TEM 和高分辨率 TEM(HRTEM)表征

P-Si@G@C 复合材料的形貌和微观结构。如图 2(a, b)

所示, 镶嵌于石墨表面的纳米硅被沥青衍生碳紧密

包覆, 且纳米硅高度结晶, 晶格间距为0.31 nm的晶

格条纹对应 Si 的(111)晶面, 与文献[28-29]报道一

致。晶体硅的选区电子衍射(SAED)图像也证实了硅

的存在[30], 衍射环对应硅(111)、(220)、(311)晶面

(图 2(c)), 表明最终产物 P-Si@G@C 中的纳米硅为

多晶结构。根据图 2(d~h)的 TEM 照片和 EDS 元素

分布图可知, 元素硅呈纳米粒子状分布于碳壳层内, 

而碳、氧、氮元素均匀分布并包裹纳米硅, 其中, 氮

元素来源于沥青材料, 进一步证明了镶嵌于石墨表

面的纳米硅被沥青衍生碳紧密包覆。 

进一步通过 XRD、拉曼光谱等研究 Si@G、

Si@G@C 和 P-Si@G@C 三种硅碳负极材料的组成

和晶体结构。图 3(a)显示所有样品在 2θ=28.5°、 



1382 无 机 材 料 学 报 第 40 卷 
 
 
 

    

  

 
 

图 1  (a) P-Si@G@C 复合材料的制备示意图; (b) Si@G@C 和(c) P-Si@G@C 复合材料的 SEM 照片 

Fig. 1  (a) Schematic of preparation of P-Si@G@C composite; (b, c) SEM images of (b) Si@G@C and (c) P-Si@G@C 
 

 
 

图 2  P-Si@G@C 的(a) TEM 照片、(b) HRTEM 照片、(c) SAED 图像、(d~h) TEM 照片及 EDS 元素分布图 

Fig. 2  (a) TEM image, (b) HRTEM image, (c) SAED pattern, (d-h) TEM image and their corresponding EDS elemental maps of P-Si@G@C 
 

47.3°、56.2°、69.2°和 76.4°处有衍射峰, 分别对应

立方硅晶体(JCPDS-27-1402)的(111)、(220)、(311)、

(400)和(331)晶面[28]。Si@G、Si@G@C、P-Si@G@C

样 品 在 2 θ = 2 6 . 9 ° 处 的 衍 射 峰 对 应 石 墨

( JCPDS-41-1487)的 (002 )晶面。Si@G@C 和

P-Si@G@C 的石墨衍射峰强度低于 Si@G, 这意味

着 Si@G复合材料被沥青衍生的无定形碳均匀包裹, 

削弱了石墨碳的衍射峰强度。为了探索硅碳复合材

料中碳材料的石墨化程度 ,  测试了 Si@G@C、

P-Si@G@C 的拉曼光谱图(图 3(b))。517 和 955 cm–1

附近的峰与 Si 相关, 1380 和 1595 cm–1 处的峰对应

无定形碳(D 峰)和石墨(G 峰)[31 ]。Si@G@C 和

P-Si@G@C 的 ID/IG(D 峰和 G 峰的强度比)分别为

0.99 和 1.00。两者的石墨化程度接近, 说明使用 KCl

对复合材料的石墨化程度无影响。图 3(c)是 Si@G、

Si@G@C 和 P-Si@G@C 复合材料的热重曲线。将样品

在空气气氛中以 10 ℃·min–1 速率升温至 900 ℃。

100 ℃以下样品质量略微减小, 这是由水分蒸发而

引起。在 500~750 ℃之间失重归因于样品中无定形

碳或石墨发生燃烧, 750 ℃后样品质量基本保持不

变。800 ℃后样品质量略有增加, 这是由于纳米硅

颗粒被部分氧化。通过计算可知, Si@G、Si@G@C

和 P-Si@G@C 中碳含量分别为 16.94%、43.95%和

44.77%, Si 含量分别为 83.06%、56.05%和 55.23%。

P-Si@G@C 复合材料中硅含量略微降低, 可能是水

洗造孔过程引起的。图 3 ( d )是 S i @ G @ C 和

P-Si@G@C 复合材料的 N2 吸附/解吸曲线, 插图是二

者的孔径分布图。由图可知, P-Si@G@C 的比表面积远

大于 S i @ G @ C 。 S i @ G @ C 表面几乎无孔 , 

P-Si@G@C 表面主要以微孔和介孔为主, 伴有少量

大孔。通过对比可知 ,  去除模板剂 K C l 后

P-Si@G@C 形成了丰富的孔隙结构。高孔隙率有利

于锂离子扩散和缓解 Si 在充放电过程中体积变化

产生的内应力, 进而抑制因体积膨胀引起的电极材

料坍塌[32]。图 4 是 P-Si@G@C 复合材料的 XPS 全

谱图及其 Si、C、O 高分辨 XPS 谱图。由图 4(a) 
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图 3  不同复合材料的结构表征 

Fig. 3  Structure characterization of different composite materials 
(a) XRD patterns; (b) Raman spectra; (c) Thermogravimetric curves; (d) N2 adsorption–desorption isotherms 

 

 
 

图 4  P-Si@G@C 的 XPS 谱图 

Fig. 4  XPS spectra of P-Si@G@C 
(a) Total; (b) Si2p; (c) C1s; (d) O1s 

 

可清晰看到 Si、C、O 元素的信号峰。在图 4(b) Si2p

高分辨 XPS 谱图中, 99.3 eV 处的峰归因于 Si–Si 键, 

103.1 eV 处的峰归因于 Si–C 键, 104.2 eV 处的峰归

因于 Si–O 键[33]。少量存在的 Si–C 键归因于硅和石

墨在球磨过程中相互作用, 将纳米硅紧密嵌入石墨

中。存在 Si–O 键说明暴露在空气中的硅表面发生了
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轻微氧化[34]。在图 4(c) C1s 高分辨 XPS 谱图中, 

283.4、283.9、284.7 eV 分别对应 C–Si、C–C、C–O

键的信号峰[35]。类似地, 在图 4(d) O1s 高分辨 XPS

谱图中, 532.9、534.6 eV 分别对应 O–Si、O–C 键的

信号峰。没有观察到 K 和 Cl 元素的信号峰, 说明

KCl 模板已被水洗除去。 

2.2  P-Si@G@C 复合负极材料的电化学性能 

图 5(a)是 P-Si@G@C 电池前四个循环的 CV 曲

线。在首圈阴极扫描过程中, 0.70 V 附近出现一个宽

还原峰, 这归因于 SEI 膜的形成过程[36]。该宽峰在

随后的曲线中消失, 说明 SEI 膜形成后保持稳定。

在首圈 CV 曲线中, 0.01 V 附近的阴极峰归因于 Si

和 Li 合金化过程, 具体反应方程式为: 

 Si Li Li Sixx        (1)       

在第 2 至第 4 圈 CV 曲线中, 0.20 V 处出现了新

的阴极峰, 对应非晶硅与锂形成硅锂合金过程。在

阳极扫描过程中, 0.30 和 0.50 V 处出现的阳极峰是

Li–Si 合金转变为非晶 Si 的过程[37]。随着 CV 循环

次数的增加, 峰面积逐渐增大, 表明电极材料在嵌

锂/脱锂过程中被逐步活化[38]。图 5(b)是 P-Si@G@C

电池前三圈的充放电曲线。在首次充放电过程中, 

放电比容量为 1562.7 mAh·g– 1, 充电比容量为 

1340.5 mAh·g–1, 首次库仑效率高达 85.8%。图 5(c)

是 Si@G、Si@G@C、P-Si@G@C 电池的倍率性能。

随着电流密度逐渐增大, 电池的比容量相应降低。

P-Si@G@C 电池具有最佳的倍率性能, 在 0.1、0.2、

0.5、1.0、2.0、5.0 A·g–1 电流密度下比容量高达

1403.6、1291.7、1206.1、1093.6、868.4 和

609.5 mAh·g–1。当电流密度恢复到 0.2 A·g–1 时, 比

容量恢复到 1269.9 mAh·g– 1, 比容量恢复率达

98.3%, 表明 P-Si@G@C 具有良好的结构稳定性和

充放电可逆性。相比而言, 无孔的 Si@G@C 呈现出

相对较低的容量恢复能力, 这是由光滑致密的沥青

衍生外碳层阻碍了锂离子的扩散而引起。三种电池

在 0.01 Hz~100 kHz 的 EIS 谱图(图 5(d))中, 在相对

高频区范围内为半圆, 在低频区范围内为倾斜的直

线。由高频区的半圆计算得到 Si@G、Si@G@C、

P-Si@G@C 的电荷转移阻抗 Rct 分别为 75.8、68.4

和 49.1 Ω, 表明 P-Si@G@C 比 Si@G、Si@G@C 具

有更快的电子传递速率, 故引入石墨提高了复合材

料的导电性。在低频区, 三种电极材料的斜率均大

于 45°, 表明低频区锂离子传输受电解液和电极材

料内部控制。其中, 无孔的 Si@G@C 电极材料的斜

率相对较大, 且其低频区的实部阻抗急剧上升, 理

论上与其光滑致密的外碳层不利于锂离子在电极材

料内部扩散有关。相比而言, P-Si@G@C 电极材料

的斜率相对较小 ,  表明多孔外碳层结构可以缩短 
 

 
 

图 5  不同负极材料电池的电化学性能 

Fig. 5  Electrochemical performance of batteries with different anode materials 
(a) CV curves of initial 4 cycles of P-Si@G@C battery; (b) Charging-discharging curves of initial 3 cycles of P-Si@G@C battery; 

 (c) Rate performances and (d) EIS spectra of Si@G, Si@G@C and P-Si@G@C batteries 
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离子/电子传输路径, 提高锂离子传输速率, 有利于

提升电极材料的倍率性能[39-40]。 

为进一步研究多孔结构和热解碳对电极材料储

锂性能的影响 , 在 1.0 A·g–1 电流密度下研究了

Si@G、Si@G@C、P-Si@G@C 电池的循环稳定性。

如图 6(a)所示, 在循环 100圈后, 三种电池的比容量

大小顺序为 Si@G<Si@G@C<P-Si@G@C, 分别为

507.6、675.2、903.5 mAh·g–1。这是因为石墨和沥青

热解碳组成的双碳包覆协同抑制了硅的体积膨胀, 

而氯化钾作为造孔模板剂制备的多孔结构可以缓解

Si 体积膨胀产生的内应力, 进而抑制电极材料坍塌, 

确保了多孔硅碳复合电极材料的结构完整性。图 6(b)

为 P-Si@G@C 电池在 1.0 A·g–1 电流密度下的长循

环稳定性。经过 200 圈长循环后, P-Si@G@C 电池仍

能保持 770.7 mAh·g–1的比容量, 比 Si@G@C 电池循

环 100 圈时的比容量高 95.5 mAh·g–1, 比石墨负极

的理论比容量高 1 倍多。 

3  结论 

本研究开发了一种适合大规模制备和商业化应

用的无溶剂双碳包覆多孔硅碳负极 P-Si@G@C 的 
 

 
 

图 6  (a) Si@G、Si@G@C 和 P-Si@G@C 电池在 1.0 A·g–1

下循环 100 圈的循环性能; (b) P-Si@G@C 电池在 1.0 A·g–1下

循环 200 圈的长循环性能 

Fig. 6  (a) Cycling performances of Si@G, Si@G@C and 
P-Si@G@C batteries at 1.0 A·g–1 for 100 cycles; (b) Long cycling 
performance of P-Si@G@C battery at 1.0 A·g–1 for 200 cycles 

无溶剂制备方法, 该方法具有绿色低碳、成本低廉等

优势。选用石墨为导电载体和基材, 通过球磨法将高

理论容量的纳米硅嵌入石墨以抑制纳米硅的体积膨

胀并提高电极材料整体导电性, 再利用易石墨化且

成本低廉的沥青与环保无毒的氯化钾造孔剂共混球

磨并高温煅烧, 形成多孔碳壳层包覆 Si@G, 进而制

备了双碳包覆多孔硅碳复合材料 P-Si@G@C。 

1)该硅碳负极材料的多孔外碳层具有丰富的孔

隙。一方面可缓解硅体积膨胀产生的内应力, 避免电

极材料坍塌, 增强电极材料循环稳定性; 另一方面

该多孔外碳层可缩短锂离子的扩散距离和电子传输

路径, 提升电极材料的倍率性能。 

2)制备的 P-Si@G@C 多孔硅碳负极材料表现出

高达85.8%的首次库仑效率, 在1.0 A·g–1下循环200圈

仍有 770.7 mAh·g–1 的高比容量, 明显优于 Si@G 和

Si@G@C 硅碳负极材料。 

3) 相比 Si@G 和 Si@G@C 硅碳负极材料 , 

P-Si@G@C 多孔硅碳负极呈现更佳的倍率性能, 尤

其是在大电流密度下, 具有一定的快充特性, 且具

有良好的结构稳定性和容量恢复能力。 

本研究为无溶剂法制备高容量硅碳负极材料提

供了一种工艺简单、成本低廉、绿色低碳的策略, 为

开发高稳定、高容量的硅碳负极提供了有效的绿色

低碳且节能的途径。 
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