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钠离子电池硬碳基负极材料的研究进展
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摘要

本文系统地总结了近年来钠离子电池中硬碳负极材料的研究进展以及相应储钠机理的发展历程，并
从结构设计和电解液调控两方面综述了硬碳材料性能的提升策略。简述了前驱体的选择、碳化温度、预
处理、造孔剂、杂原子掺杂、材料复合、电解液调控以及预钠化等策略对硬碳负极材料储钠性能的影响。
本文为高性能低成本硬碳材料的设计合成和电解液匹配提供了新的见解，并展望了未来硬碳负极材料进
一步研发的方向。
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1.  引  言

钠离子电池与锂离子电池的互补性在电网储能
领域显示出广阔的应用前景。对于钠离子电池来说，
开发低成本、高性能的电极材料是实现钠离子电池
商业化应用的关键。而在各种负极材料中碳基材料
因其原料丰富、合成简单、成本低廉等优点而备受
青睐 [1-3]。实际上，硬碳材料是所有碳基材料中
最成熟的商业化应用的负极材料，但其研究现状距
离大规模工业化还有很大的差距 [4]。下面将详细
介绍硬碳的基本结构以及储钠机理的研究现状。

2.  硬碳负极材料的结构和储钠机理

2.1.  硬碳的结构

硬碳是一种即使在 2500 °C 以上也难以石墨化
的碳，因其高的机械硬度而得名 [5]。硬碳的形态
可以是球形的、线状的或多孔的。在材料合成过程
中其通常能够保持前驱体的形貌。高温碳化后硬碳中
的短石墨烯片（也称为石墨域或伪石墨）呈短程有
序排列，形成 2 到 6 层不等的有限堆叠，长度可达
40 Å（图 1）[6, 7]。相关研究表明石墨域的平行碳
层通常是弯曲的或湍流的，而这种弯曲的石墨化碳

层相互堆叠和连接会形成高度扭曲的结构，并呈现
出许多纳米孔，从而为钠离子在硬碳中的嵌入提供
更多的空间。与石墨（0.335 nm）相比，硬碳扭曲
的碳层结构增加了石墨化碳层之间的排斥力，从而
使其具有更大的层间距（约 0.38 nm）[8]。这种大
的层间距和纳米孔也有利于钠离子的扩散和循环过
程中结构的稳定。此外，碳化过程中的杂原子还会
在碳层中形成缺陷位点。而除了石墨域之外，硬碳
结构中还存在大量的空位、边缘和缺陷位点 [9]。

图 1  硬碳结构示意图 [3]
Fig. 1 Illustration of the structures for hard carbons (HC) 
(Reproduced with permission of Ref. [3], copyright 2021, WILEY-
VCH) 
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2.2. 硬碳的储钠机理

储钠机理的探索对于深入了解硬碳结构对其电
化学性能的影响以及指导硬碳材料的前期设计合成
是至关重要的 [1–3]。然而，作为一种无定形碳材
料，硬碳通常由大量无序的石墨微晶和无定形区域
组成（“ 纸牌屋 ” 结构），没有精确的晶体结构模型，
在理论上研究硬碳嵌钠 /脱钠过程中的物理化学变
化较为困难 [8]。这样，硬碳储钠机制的不确定性
会阻碍前期微观结构的合理设计和电化学性能的优
化。因此，深入研究硬碳材料的储能机理十分重要。

基于现有观察到的实验现象，各种机理模型已
被提出，包括 “ 插层 -填孔 ”、“ 吸附-插层 ”、“ 吸
附 -填孔 ”、“ 吸附 -插层 /填孔 ” 等 [7–9]（图 2）。
综合来看，硬碳材料中的储钠行为主要包括：（1）
表面、缺陷位点和官能团的吸附；（2）微孔填充；
（3）石墨化碳层的插层。另外，常规硬碳的电化学
充放电曲线一般分为两个部分：平台区（0.1 V 以下）
和斜坡区（0.1 V 以上）。目前的争议主要集中在平
台和斜坡区域所分别对应储钠机理的认识。在锂 /钠
离子电池发展的早期，Dahn 和 Stevens 提出了锂/
钠离子在负极中嵌入和脱出的插层-填孔模型 [10]。
他们的研究使用了葡萄糖衍生的硬碳作为电极材
料。实验结果表明硬碳在锂离子电池和钠离子电池
中的充放电曲线非常相似，间接地表明锂离子和钠
离子在硬碳中的存储机制类似。其中电势斜坡区和
平台区分别对应于钠在层间的插入和纳米孔中的填
充。但是，在后续的研究中发现提高热解温度会导
致硬碳的比表面积和缺陷浓度降低以及石墨化程度
的增加，从而导致斜坡区容量明显降低而平台容量
的提升 [11–14]。在此基础上，Cao 等人提出了一
种与上述 “ 插层 -填孔 ” 模型相反的 “ 吸附 -插层 ”
机制 [15]。通过理论计算表明，有利于钠插入硬碳
的层间距应大于 0.37 nm。随后 Mitlin 等人在研究
藓类衍生硬碳的钠储存特性时发现，当硬碳材料
从 0.1 V 放电到 0.001 V 时，层间距从 3.96 Å 扩大
到 4.16 Å，即表明平台区域对应于插层机制 [12]。

Yang 等人通过高分辨透射电镜（HRTEM）测量发
现，钠离子的插入导致纤维素衍生硬碳的层间距变
大 [16]。随后 Li 等人通过掺杂不同的元素来调控
硬碳层间距的大小 [17]，其中磷和硫的引入能够扩
大层间距，而硼的掺杂则减小了层间距。电化学测
试表明，P-HC 和 S-HC 的平台容量明显高于原始
硬碳的平台容量，而 B-HC 的平台容量会下降。这
些均表明增大层间距有利于钠的嵌入，从而提升平
台区域的容量。

然而，大多数在低碳化温度下制备的硬碳具有
较多的无序结构和大的层间距、其充放电曲线上却
没有平台区。因此，Cao 等人对 “ 吸附 - 插层 ” 模
型进行了拓展 [9]。他们把层间距 4.0 Å 以上的石墨
化碳层定义为特殊的 “ 缺陷 ”，这种碳层对钠离子
呈现出 “ 伪吸附 ” 的现象。如图 3 所示，当层间距
大于 0.4 nm 时，这种超大层间距的石墨化碳层和
常规的 “ 缺陷 ”（如孔、边、杂原子）一起可导致 0.1 
V 以上的斜坡区容量。层间距为 0.36 – 0.40 nm 时，
伪石墨化碳则通过 “ 层间嵌入 ” 机制存储 Na，所产
生的 NaC8 可提供理论容量为 279 mAh·g–1 的平台
比容量。而层间距小于 0.36 nm 的类石墨化碳则无
法储存钠。随后，Lu 等人通过简单的球磨方法也
探索了钠的储存机制 [18]。球磨处理后硬碳的平台
容量急剧下降，这与锂离子电池中石墨化结构塌陷造
成的现象一致，表明了平台区域的插入机制是合理的
（图 4a）。但是，球磨也会破坏封闭的微孔，导致平
台容量降低。Sun 等人在嵌钠/脱钠过程中对富含羧
基和不含羧基的硬碳进行了原位X射线衍射（XRD）
测量，观察到不同的现象 [19]。比如，对于富含羧
基的硬碳来说，吸附在碳层边缘的钠离子趋向于增
加排斥力并导致层间距逐渐扩大，而无羧基硬碳中
钠的嵌入则发生在低压平台区域中（图 4b–d）。此
观察表明嵌入机制确实存在，但杂原子掺杂和非掺
杂碳的储钠过程会略有不同。

尽管有大量文献支持 “ 吸附 -插层 ” 机制，但
该模型仍然无法解释另外一些实验现象。例如，Li
等人通过高分辨透射电子显微镜（HRTEM）发

图 2  硬碳的储钠机理模型 : (a) 插层-填孔模型，(b) 吸附-插层模型，(c) 吸附-填孔模型 [7]
Fig. 2  Sodium storage mechanisms of hard carbons: (a) intercalation-filling model, (b) adsorption-intercalation model, (c) adsorption-
filling model (Reproduced with permission of Ref. [7], copyright 2017, WILEY-VCH)
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图 3  扩展的吸附-插层模型 [9]
Fig. 3  Extended adsorption-intercalation model (Reproduced with permission of Ref. [9], copyright 2019, WILEY-VCH)

图 4  (a)球磨硬碳的储钠机理示意图 [18]；(b)钠离子吸附在羧基硬碳边缘的示意图；(c)原位XRD图谱；(d)羧基硬碳的储钠机理示意图 [19] 
Fig. 4 (a) Schematic diagram of sodium storage mechanism of ball-milled hard carbon (Reproduced with permission of Ref. [18], 
copyright 2018, WILEY-VCH). (b) Schematic diagram of sodium ion adsorption on the edge of carboxyl hard carbon. (c) In-situ XRD 
pattern. (d) Schematic diagram of sodium storage mechanism of carboxyl hard carbon (Reproduced with permission of Ref. [19], 
copyright 2021, WILEY-VCH)

现，放电至 0 V 后硬碳材料的层间距并没有发生变
化，表明钠几乎没有嵌入到硬碳中 [20]。更重要的
是，石墨化碳层的边缘和纳米孔隙在钠化后变得非
常模糊，表明这些位置已被钠所填满。为了进一步
阐明纳米孔填充机制的合理性，Hong 等人通过真
空蒸发的方法将硫填充到硬碳中以消除内部的纳米
孔隙。他们发现硫填充后材料的平台区域消失。但是，
非原位拉曼光谱显示材料的 G 带峰并没有发生明显
的移动，而通常情况下钠的嵌入会影响相应峰的位

置 [20]。此外，XRD 测量也直接证明了层间距与电
荷状态无关。与消除材料内部微孔的方法相比，Hu
等人合成了具有多壳空心碳纳米结构（MS-HCNs）
的硬碳以调控孔的体积 [21]。如图 5 所示，随着硬
碳壳层数的增加斜坡区容量并没有发生变化，而平
台的容量却有所增加，这证实了纳米孔的填充机制
以及纳米孔在钠的储存中所起到的重要作用。

目前看来，钠在层状空间内的扩散和储存行为
以及纳米孔的优化方法研究较少。一般情况下，适
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当提高碳化温度会降低 Brunauer-Emmett-Teller
（BET）比表面积，同时有利于增加闭孔体积和孔
径 [22]。然而，富集的孔体并不总是有利于增加平
台区域的容量。有时这些过度发达的孔隙会导致石
墨化碳层和缺陷的扩散路径减少，致使钠离子无法
进入一些孔内，限制了材料的容量。最近，Lu 等人
合成了表面具有含氧官能团的超微孔（约 0.5 nm）
和富含吸附钠活性位点的硬碳材料，其中的超微孔
可以防止电解质的进入 [23]。这种特殊的表面结构
在充电过程中表现出双重电位平台，相对较高电压
的平台能够极大地促进倍率性能。这种现象也在使
用富孔的商业碳分子筛电极材料时出现 [24]。

从上述储钠机理的研究可以看出，目前有限的
表征手段有可能只获取部分的事实，从而导致不同
研究者所获取的信息不同而得出迥然不同的结论。
而随着实验表征方法在技术上的突破和发展，相信
许多科学推测能够通过实验表征直接给予证明。此
外平台区域的储钠机制仍然存在争议，平台区域是
否同时存在钠的插层和纳米孔填充两种机制仍有质
疑。对于不同的碳材料，研究者通常只关注到更明
显的一种机理而忽略了另一种机理的存在。为进一
步研究储钠机理，Yamada 等人通过非原位小角和
广角 X 射线散射（SAXS/WAXS）技术对钠化过程

图 5  (a) MS-HCNs 的合成示意图；(b) 对应的 TEM 图；(c) 样品第二次循环的斜坡容量和平台容量分布；(d) 储钠机理示意图 [21] 
Fig. 5  (a) Schematic diagram of the synthesis of MS-HCNs. (b) TEM image of the MS-HCNs. (c) Slop capacity and plateau capacity 
distribution of the sample in the second cycle. (d) schematic diagram of sodium storage mechanism (Reproduced with permission of 
Ref. [21], copyright 2018, WILEY-VCH)

进行了详细的研究（图  6）[25]。WAXS  表明（002）
峰在钠化后向较低角度移动，表明其层间距的扩大。
而通过  WAXS  光谱可观察到钠化过程散射强度较
低，证明了纳米孔被钠填充，而且纳米孔填充与嵌
入同时发生。因此，他们认为平台容量由插层和
纳米孔填充机制共同贡献，但这两种机制的贡献对
于不同的碳材料是不同的。此外，其它研究者也证
明了平台容量是由插层和纳米孔填充机制共同贡献
的，但这两个钠化过程不是同时发生而是分阶段发
生的，这与上述机制略有不同  [26]。先进的表征手
段将加深对反应机理的理解并提供更多的信息，可
进一步揭示钠储存的机制。可以预见，随着先进测
量技术的发展，储钠机理的研究将会取得更多的进
展。

3. 硬碳性能提升策略
  硬碳作为钠离子电池负极材料时也存在着一些
缺点，比如低的电极电位和首圈库仑效率以及差的
循环稳定性和倍率，这些因素严重阻碍着硬碳基负
极材料的产业化应用。虽然对硬碳材料的储能机理
还有待进一步的确认，但是关于硬碳储钠性能的提
升策略却存在一些共通之处。基于对硬碳储钠机理



Journal of Electrochemistry, 2023, 29(10), 2204301 (5 of 18)

的认识，硬碳材料储钠性能（倍率，比容量，首圈
库仑效率（initial coulomb efficiency，ICE））提
升的策略主要集中在以下几个方面（图 7）：（1）

通过调控前驱体的合成以及热解过程在微观上调控
硬碳的孔隙结构和层间距；（2）与其他材料的包覆
和复合、杂原子掺杂等来调控材料的缺陷程度和层

图 7  硬碳材料性能提升策略 [3] 
Fig. 7  Performance improvement strategy of hard carbon materials (Reproduced with permission of Ref. [3], copyright 2021, WILEY-
VCH)

图 6  (a) WAXS 图；(a) 钠化后的平均层间距离；(a) 不同阶段的 SAXS 图；(a) 储钠机理示意图 [25] 
Fig. 6  (a) WAXS patterns; (b) Average interlayer distance after sodiumization; (c) SAXS patterns at different stages of sodiation;
(d) Schematic diagram of sodium storage mechanism (Reproduced with permission of Ref. [25], copyright 2019, WILEY-VCH) 
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间距；（3）电解液的调控以及预钠化的处理。

3.1.  硬碳材料的设计与合成

硬碳材料的合成中前驱体一般由树脂、生物质、
和煤基等富氧物质（或缺氢材料）。在超过 1000 °C的
温度下将此前驱体进行烧结而成硬碳 [20, 27–38]。
通常来讲，硬碳前驱体中有机大分子的交联程度较
高，基本的结构单元不易形成平行排列，因此在任
何温度下都难以石墨化。从宏观结构的角度来看，
硬碳能够保留其前驱体的结构形态（图 8），这样
前驱体的选择和热处理就显得尤为重要了。如图
8a-c 所示，通过废弃软木塞在高温下碳化得到的硬
碳材料保留了其天然的多孔结构，而得益于这样独
特的分层多孔结构，其在钠离子电池中展现了优异
的电化学性能 [20]。此外，利用各种生物质例如果
壳、木材、秸秆等也能够获得各种独特微观孔隙结
构的硬碳材料（图 8d–f）[29–38]。此外，生物质
的高效利用也能够降低硬碳材料的综合成本。除此
之外，最常见的为酚醛树脂衍生的硬碳材料。由于
酚醛树脂的合成可控，便于研究硬碳材料中不同组
分含量以及特殊孔隙结构对硬碳材料储钠性能的影
响。

通常，高温热解过程中所发生的反应和硬碳的
微观结构密切相关，能够直接影响硬碳材料的储钠
性能。但热解过程中的反应机理是一个非常复杂的
过程，目前研究者尚未完全了解其具体的反应机理

和中间过程。其中，脱氢、缩合、氢转移和异构
化可能会同时发生在热解过程中，并释放出 H2、
CH4、CO 和 CO2 等气体 [8]。如图 9 所示，在热
解过程中前驱体将逐渐从三维无定形相演变为二维
规则的石墨化碳层，即短程有序的石墨微晶。有序
区域则由扭曲的石墨化碳层相互连接，其中丰富的
氧和缺陷能够抑制前驱体的石墨化历程。这些高温
热解过程涉及到有机组分的分解和碳的生成，该过
程也被称为碳化过程。通常随着碳化温度的不断升
高，碳材料中的缺陷和杂原子基团会慢慢消失且逐
渐转变成有序的碳层结构。基于此，不难发现在碳
化过程中前驱体中的氧起着非常重要的作用。一般
情况下，富氧前驱体倾向于通过固相碳化形成硬碳，
即非石墨化碳，而富氢前驱体通常通过液相碳化形
成石墨化碳（软碳）。值得注意的是，通过固相碳
化形成的硬碳材料中存在丰富的孔隙结构，而通过
液相碳化形成的软碳基本上是无孔的大块状结构。

在碳化过程中碳化温度的控制非常关键，也是
必不可少的。这是因为温度对硬碳材料的结构和性
能有着决定性的影响。图 10显示了在不同温度下热
解硬碳的典型结构及初始充放电曲线。由此可见，当
硬碳在相对较高的温度下热解时，充放电曲线通常
会出现平台区域。当前驱体在低温（600 – 800 °C）
下碳化时，其微观碳层结构通常表现出相对较低的
石墨化程度且含有丰富的缺陷和孔隙率 [37, 38]。
此外，低温碳化的碳材料具有较大的比表面积，从
而导致第一次循环中的材料表面上形成大量的 SEI

图 8  (a) 软木塞衍生硬碳的合成示意图；(b，c) 800  °C和 1600  °C碳化后的软木塞衍生硬碳 SEM图 [20]；(d) 核桃壳衍生硬碳的 SEM图 [29]；
(e) 枫树叶衍生硬碳的 SEM 图 [30]；(f) 樱花瓣衍生硬碳的 SEM 图 [31]
Fig. 8  (a) Schematic of the material synthesis for waste corks, SEM images of (b) CC-Pre-800 and (c) CC-1600 (Reproduced with 
permission of Ref. [20], copyright 2016, WILEY-VCH), (d) hard carbon derived from walnut shell (Reproduced with permission of Ref. [29], 
copyright 2017, American Chemical Society), (e) hard carbon derived from maple leaves (Reproduced with permission of Ref. [30], 
copyright 2016, American Chemical Society), and (f) hard carbon derived from cherry petals (Reproduced with permission of Ref. [31], 
copyright 2018, Royal Society of Chemical)
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膜。随着碳化温度的升高，硬碳材料的石墨化程度
会有所增强，材料中存在的孔隙也会逐渐塌陷和闭
合，导致较低的表面积，使充放电循环中材料表面
SEI 膜减少 [39]。因此，在较高温度下热解的硬碳
材料可给出较高的 ICE 和比容量。

一般来说，ICE 和比容量随着碳化温度的升高
而逐渐提高。提高碳化温度是减少缺陷的有效方法，
但过高的温度会促进硬碳材料过度石墨化，从而带
来比容量和钠离子扩散势垒方面的不利影响。因此，
合成温度过高反而会导致 ICE 和比容量的衰减，这
可能与碳化温度范围和前驱体的性质有关 [40, 41]。
鉴于此，为了获得理想的 ICE 和高的可逆比容量，

碳化条件应控制在合理的范围内。
在这方面 Tarascon 等人在 650 °C 到 2800 °C

之间热解合成了 PAN 衍生硬碳，并用控温方式对
其微观结构进行了调制。他们发现，在 1100 °C 下
热解的硬碳具有最高的可逆比容量（250 mAh·g–1）
和最佳的 ICE（74%）。通常，对大多数硬碳材料，
最佳的处理温度在 1000 °C 到 1600 °C 之间 [42]。
尽管调节碳化温度似乎是调制硬碳材料微观结构的
有效方法，其它一些外部条件也对微观结构有显著
影响。例如，在前驱体反应物中添加一些有利于提
高碳化过程石墨化程度的金属离子可以改变硬碳的
微观结构 [43, 44]。Goodenough 等人发现 Fe 能

图 9  (a) 高温碳化中硬碳结构和组分变化 [6]；(b) 硬碳的原位碳化过程 [8]
Fig. 9  (a) Structure and composition changes of hard carbon during high temperature carbonization (Reproduced with permission of 
Ref. [6], copyright 2006, Elsevier). (b) The in-situ engineering process of hard carbon (Reproduced with permission of Ref. [8], copyright 
2019, Elsevier)
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够破坏 C-sp3 键并使 Fe 离子周围的石墨烯片重新
排列 [43]。此外，Zhao 等人合成出前驱体粘黏在
两个石墨片中间的碳材料，通过外层石墨有效地
催化了硬碳材料的石墨化，使 ICE 从 56% 提高到
89%[45]。

预氧化也是合成硬碳材料的一种处理方法。在
碳化的早期阶段预氧化原材料能够将可石墨化的聚
合物转化为不可石墨化的硬碳。目前，这是一种能

够将前驱体改性为适用于生产钠离子电池负极硬碳
材料的常规方法。例如，热空气中预氧化羟基化
合物可以增强交联而使其锚定到木质素前驱体中
[46]。预氧化可使碳化过程中抑制石墨畴的定向生
长，从而构建出更多的乱层石墨微结构并进一步形
成丰富的孔隙以容纳更多钠离子的填充。Hou 等
人使用预氧化处理富含纤维素组织 [47]，结果表明
高温碳化后的组织仍保持原有的柔韧性，并且提高

图 10  (a-d) 不同碳化温度对硬碳材料结构的影响 [37]
Fig. 10  (a-d) The effect of carbonization temperature on the structure of hard carbon materials (Reproduced with permission of Ref. [37], 
copyright 2016, Royal Society of Chemistry)

图 11  (a) 预氧化处理对硬碳结构影响的示意图；(b) 1400 °C 碳化形成的 CPP 的 TEM 和 SAED 图；(c) 300 °C 预氧化处理后在 1400 °C 碳
化形成的 CPOP 的 TEM 和 SAED 图 [49]
Fig. 11  (a) Schematic diagram showing the effect of pre-oxidation treatment on the structure of hard carbon. (b) HRTEM and SAED 
images of CPP-1400 °C. (c) HRTEM and SAED images of CPOP-1400 °C (Reproduced with permission of Ref. [49], copyright 2018, 
WILEY-VCH)
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了硬碳产量。所得的硬碳比容量为 337.8 mAh·g–1，
并在 –25 °C 的低温下显示出优异的电化学性能
（300.6 mAh·g–1）。13C NMR（nuclear magnetic 
resonance）测试表明，纤维素的预氧化能够促进
前驱体中有机分子的脱水和交联，从而诱导碳化过
程中形成大量的封闭孔 [48]。此外，将氧气引入沥
青中可以防止碳化过程中前驱体的熔化（液相碳
化）和碳重排，从而将软碳转化为适合储钠的无序
硬碳材料（图 11）[49]。另一项研究发现，较高的
碳化温度会促进废软木衍生的硬碳形成更多的封闭

孔隙 [50]。通过 SAXS 测量发现当闭孔体积从 0.11 
mAh·g–1 增加到 0.29 cm3·g–1 时，平台容量从 160 
mAh·g–1 提高到 213 mAh·g–1。这表明大量内部孔
隙的形成，有利于平台容量的提升。

还可通过造孔剂和模板对硬碳材料的孔隙进行
调控。利用小分子溶剂和模板剂等预处理前驱体能
够调控材料的孔隙结构，从而改善硬碳的电化学性
能（图 12）。例如，采用乙醇作为造孔剂，通过溶
剂热法固化液态的酚醛树脂可使乙醇均匀地分散
在前驱体中 [51]。其中，前驱体的碳化过程会逐步

图 12  (a) 以液态苯酚 -甲醛 (PF) 树脂为前驱体，乙醇为成孔剂合成硬碳的示意图；(b–e) HC-11-1550、HC-21-1550、HC-81-1550 和 HC-
1550 的 TEM 图 [51]；(f) 制备 Mg Glu 和 Glc 混合物的示意图；(g–j) HC600-(P100:0)、HC600-(F100:0)、HC600-500(F0:100) 和 HC600-
1500(F50:50) 的 TEM 图 [53] 
Fig. 12  (a) Illustration for the synthesis process of HC using phenol-formaldehyde (PF) resin as the precursor and EtOH as the pore-
forming agent. (b-e) HRTEM and SAED images of HC-11-1550, HC-21-1550, HC-81-1550, and HC-1550 (Reproduced with permission 
of Ref. [53], copyright 2019, American Chemical Society). (f) Synthetic schematic of Mg Glu and Glc. (g-j) HRTEM images of HC600-
(P100:0), HC600-(F100:0), HC600-1500(F0:100), and HC600-1500(F50:50) (Reproduced with permission of Ref. [53], copyright 2021, 
WILEY-VCH)
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释放内部的乙醇分子来充当活化剂并构建出大量
的纳米级封闭微孔，使得该硬碳的比容量高达 410 
mAh·g–1（图 12a）。当然，过量的造孔剂也会导致
形成大量的开孔，导致硬碳的微观结构遭到破坏，
造成硬碳比容量和 ICE 的急剧下降。Azusa 等人
采用了类似的造孔方法，以有机聚合物为造孔剂，
福尔马林/马来酸为碳源合成出硬碳材料 [52]。其中
的前驱体经过固化反应后被水冲洗以除去造孔剂，
从而得到了大孔的酚醛树脂。随后，这些微孔在高
温碳化后会逐渐转变为封闭的纳米孔。这种方法所
得的硬碳的比容量可达 386 mAh·g–1。

最近的另一项研究以纳米氧化镁颗粒为造孔
模板，获得了具有丰富纳米空隙的硬碳。其中，
冷冻干燥工艺用来处理含有葡萄糖酸镁和葡萄糖
（50∶50，mol/mol）的混合溶液，使得 MgO 颗粒
均匀分布，高温碳化后的硬碳材料具有超高的 478 
mAh·g–1 储钠容量和 401 mAh·g–1 的平台容量 [53]。
此外，他们还通过第一性原理和分子动力学计算模
拟了 MgO 在退火过程中的作用。计算结果表明在
去除 MgO 模板后所获得的空孔在随后的高温碳化
过程中能保持足够的稳定性（图 12f）。最近，天
津大学杨全红教授等人提出使用筛分碳作为实用化
钠离子电池的高能量负极材料 [54]。他们利用可控
的甲烷化学气相沉积来收紧在商业多孔碳的孔隙入
口，同时保持类似的孔体直径（PBD，pore body 
diameter）和孔隙表面积，从而制备出高度可调的
纳米孔和更紧的孔入口。一系列实验研究表明，更
有限的孔隙入口（< 0.4 nm）筛分碳被证明是筛分
溶剂化钠离子和促进钠在纳米孔内聚集以产生低充
放电平台的先决条件。此外，通过光谱和理论分析
发现团聚的钠原子数量随筛分碳的比表面积（PBD
上限为约 2.0 nm）线性增加。因此，样品 SC-4
达到了创纪录的 400 mAh·g–1 平台容量以及 482 
mAh·g–1 的可逆容量。

还可以通过杂原子掺杂对硬碳材料进行改性。为
了发挥硬碳材料的潜力，杂原子掺杂（通常是氮、硼、
硫和磷）可以用来改善硬碳材料的特性，如表面结
构、电子导电性、层间距等。一般来讲，氧元素广泛
存在于大多数的有机前驱体中，由此所得的大多数硬
碳材料都含有含氧官能团。这些含氧官能团的引入能
够提供一些储钠的活性位点，从而增强可逆容量（图
13a）[19, 55]。但在许多研究中，含氧官能团被认为
能催化电解质的分解并形成更厚的 SEI 层。因此，
高氧含量通常与低的硬碳材料的 ICE 相关 [8]。基
于此，通过适当地提高碳化温度可以有效地降低硬
碳材料的氧含量从而提高 ICE。氮掺杂的碳材料可以
通过含氮前驱体（生物质废物 [56]、聚丙烯腈 [57]、

聚乙烯吡咯烷酮 [58] 等）或在 N2 或 NH3 气氛中
进行碳化，也可以将前驱体与富含氮的有机化合
物（尿素、双氰胺等）混合碳化获得。通常，氮掺
杂可以显著提高电子电导率并为硬碳材料提供更多
的钠活性存储位点，因此被广泛应用于电化学储能
系统 [59–61]。一般来说，碳材料中氮元素主要有
三种掺杂的类型：吡啶-N、吡咯 -N 和石墨-N。其
中不同类型的掺杂氮在电化学过程中起着不同的作
用。吡啶-N 具有一对孤电子，因此表现出高的活
性，从而提供更多的活性位点有助于增加可逆容
量，但也会不可避免地催化电解质的分解而造成低
的 ICE[60]。而吡咯-N能够扩大硬碳材料的层间距，
更有利于钠离子的储存和扩散（图 13b）。

实现硫掺杂的最常用方法是在碳化之前将元素
硫与前驱体混合或选择含硫前驱体 [60]。但是由于
硫元素的升华，很难获得高的硫掺杂浓度。硫也可
以作为电化学活性元素与钠离子发生可逆反应，有
助于提高硬碳材料的可逆容量（图 13c）[62]。然而，
与氮掺杂一样，硫掺杂对容量的提高也伴随着平台
电压的提高，不可避免地给电池的实际能量密度带
来负面影响 [62]。另外一个优势是硫原子的原子半
径大，硫的掺杂可以有效地扩大硬碳材料的层间距，
从而有利于钠离子的嵌入和脱嵌。与氮相似，磷也
可以掺入硬碳中。但由于磷原子半径明显大于氮，
很难进入并占据石墨的晶格位置。事实上，磷更容
易与 C 和 O 结合。与硫掺杂一样，磷掺杂可以有
效地扩大层间距并增加可逆容量。例如 Lu 等人通
过静电纺丝技术合成了具有特定“蜂窝煤块”结构
的磷化硬碳，通过 P–O 和 P–C 键增强对钠的吸附
从而得到高达 393.4 mAh·g–1 的比容量（图 13d）[63]。

将其它材料与硬碳材料复合是解决硬碳材料固
有大比表面积和导电性不足的一种有效方法。例如，
导电性碳材料（软碳、石墨、石墨烯、碳纳米管等）
和硬碳材料的的复合能够在一定程度上提高硬碳负极
材料在钠离子电池中的电化学性能（图 14）[64–66]。
例如，通过甲苯的热解使硬碳微球的表面包覆上
一层软碳涂层，可使复合负极材料的 ICE 提高到
83%[1]。另外，由低成本的沥青和酚醛树脂直接混
合热解得到的碳材料表现出 288 mAh·g–1 的高比容
量 [64]。Ma 等人利用碳纳米管和硬碳微球复合为
电子传输提供长程有序的导电通道并提高其离子扩
散 [65]。此外，Xu 等人利用还原氧化石墨烯（rGO）
作为多功能的粘合剂制备了高性能的柔性硬碳负极
材料 [66]。其中，氧化石墨烯不仅可以作为柔性骨
架也能作为导电剂和活性材料，从而提高该柔性硬
碳负极材料的储钠性能（372 mAh·g–1）。此外我们
汇总了不同前驱体和碳化温度下硬碳的电化学性
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图 13  (a) 通过球磨实现羧基掺杂硬碳的示意图及其 TEM 图和 DFT 计算 [19]；(b) 样品的高分辨率 N 1s 光谱和吡啶、吡咯的电子构型对石
墨烯层间距离影响的示意图 [60]；(c) DFT 计算原始石墨、N/C 和 S-N/C 的层间距变化 [62]；(d) 磷功能化硬碳示意图及其形貌变化 [63]
Fig. 13  (a) Schematic diagram of realizing carboxyl-doped hard carbon by ball milling, and the corresponding TEM images and DFT 
calculation configurations (Reproduced with permission of Ref. [19], copyright 2020, WILEY-VCH), (b) high-resolution N 1s spectra of 
the sample and the effect of electronic configurations of pyridine and pyrrole on the distance between graphene layers (Reproduced 
with permission of Ref. [60], copyright 2016, WILEY-VCH); (c) DFT calculation data of the layer spacing changes of original graphite, 
N/C and S-N/C (Reproduced with permission of Ref. [62], copyright 2017, WILEY-VCH), (d) phosphorus-functionalized hard carbon 
diagram and its morphological changes. (Reproduced with permission of Ref. [63], copyright 2018, WILEY-VCH)

能，包括比容量、首周库仑效率和循环寿命等（表1）。

3.2.  电解液调控和预钠化策略

通过电解液调控提高硬碳负极材料的电化学性
能。作为电池体系中传输离子连接电流通道的反应
介质，电解液体系的物性极大地影响着电池材料的
电化学性能。因此，选择合适的电解液体系对实现
电池的高能量密度，长循环寿命以及高安全性是至
关重要的。由于酯类溶剂具有良好的抗氧化性，锂
离子电池中广泛使用的电解液以碳酸乙烯酯（EC）
为主，搭配其他线性碳酸酯的电解液体系。延用锂
离子电池的经验，目前钠离子电池中主流的电解液

体系也基本以酯类（EC-DEC，EC-DMC）为主 [67]。
研究表明，纯溶剂中使用 EC 作为电解液能够获得
最高的 ICE，但单一的 EC 在常温下为固态因此不
适合单独作为电解液的溶剂使用。而二元的混合溶
剂中，EC-DEC 则表现出最佳的循环性能和 ICE，
并且混合溶剂电解液比单一的溶剂具有更高的电导
率，其中 EC 的引入能够极大地提高电解质的离子
电导率 [68]。此外，Li 等人在研究 TiO2 负极在醚
基和酯基电解液中 SEI 膜和电化学性能的差异时发
现醚基体系中的 SEI 层表面主要是由有机化合物组
成，而更多的无机化合物存在于 SEI 内部 [69]。他
们在酯的 SEI 膜中检测到更多的有机化合物，这使
得 SEI 膜更厚，并导致更高的电荷转移电阻和能量
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势垒（图 15a）。因此，电池在醚类电解质中通常
表现出更好的倍率性能。他们的结果对于明确硬
碳电极在醚类和酯类电解液中的差异具有一定的
指导意义。近期，Wu 等人通过实验和理论计算
证明了在醚类体系中快的钠离子扩散系数以及薄
且低内阻的 SEI 膜可促进硬碳材料倍率性能的提
升（图 15b）[70]。另外，电解液添加剂也能够改
善电解液的性能。例如，碳酸亚乙烯酯（VC）和
氟代碳酸亚乙酯（FEC）被常用于电解液的添加剂。
理论计算表明这些添加剂能够促进生成富含 NaF 的
SEI 膜（图 15c, d）[71, 72]。此外，在存在添加剂的
情况下，电解质的优先还原路径可发生变化，从而
形成了更稳定的 SEI 膜。除溶剂外，钠盐的种类和

浓度对电池的循环稳定性也有显著影响 [73, 74]。通
常，适当增加钠盐浓度可以诱导盐的优先还原，形
成稳定的富含无机物的 SEI 膜。对于钠盐种类，SEI
膜中有机物的浓度逐渐降低，其顺序为 NaPF6 > 
NaClO4 > NaTFSI > NaFTFSI > NaFSI[75]。Chang
等人研究发现中等浓度的 3 mol·dm–3 NaFSI 在 EC/
PC 电解液中能显示出优异的导电性和黏度，EC 的
引入能够促进 FSI– 和 Na+ 之间的配位，从而形成稳
定和致密的 SEI 膜 [76]。Takada 等人 [77] 通过实验
和理论计算发现 NaFSA 中 FSA 的未占据能级低于
SN，因此会优先分解形成富含无机物的 SEI 膜（图
15e）。另外，他们还开发出 3.3 mol·dm–3 NaFSA 磷
酸三甲酯（TMP）这种具有高盐浓度的阻燃性和高

图 14  (a) 软碳-硬碳复合的示意图 [64]；(b) 碳纳米管和硬碳复合的示意图 [65]；(c) 氧化石墨烯和硬碳材料制备柔性电极的示意图 [66] 
Fig. 14  (a) Schematic diagram of soft carbon-hard carbon composite (Reproduced with permission of Ref. [64], copyright 2019, WILEY-
VCH); (b) Schematic diagram of carbon nanotube and hard carbon composite (Reproduced with permission of Ref. [65], copyright 
2019, Elsevier); (c) Schematic diagram of graphene oxide and hard carbon materials to prepare flexible electrodes (Reproduced with 
permission of Ref. [66], copyright 2018, Elsevier)
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钝化能力的电解质 [78]。由于 Na+ 的 Stokes 半径和
去离子能比 Li+ 小，因此提出了一种不同寻常的超
低浓度电解质（0.3 mol·dm–3）用于 Na 离子电池中，
此稀释的浓度不仅大大降低了成本，而且得益于低
浓度的 NaPF6 降低了电解液的黏度从而扩大了电池
的工作温度范围（–30 — 55 °C，图 15f）[78]。

还可以通过预钠化策略来提高硬碳负极材料的
ICE。在锂离子电池中，可通过预锂化技术（锂粉，
预锂剂）去避免较低的 ICE 对全电池能量密度和循
环性能的不利影响，这在钠离子电池中也同样适用。
如图 16 所示，目前主流的预钠化策略有 :（1）原位

掺杂预钠化：将钠粉末分散在正己烷中，然后滴加到
碳电极上进行补钠 [79]；（2）接触预钠化：在电解液
的润湿下负极片紧贴金属钠粉末或者钠片，通过调节
机械压力和时间控制钠化的深度和均一性 [80]；（3）
化学反应法：通过水热 ( 金属盐体系 ) 或者浸泡以
及预钠化试剂（钠-有机复合物）等化学反应实现
钠补偿，然后加工成电极 [81, 82] ；（4）电化学法：
待处理电极与钠金属相连插入电解液中或组装成半
电池在小电流下放电或者循环几圈，再拆开电池取
出电极片备用。（5）正极预钠剂：利用富含钠的化
合物如草酸钠（Na2C2O4）[83, 84]、碳酸钠（Na2CO3）

Precursor
Carbonization 
temperature 

(°C)

Capacity-ICE
(mAh·g–1)

Rate
capability 
(mAh·g–1)

Cycle
number

Cyclability
(mAh·g–1)

Ref.

Renewable  Cotton 1300 315%–83% 180/0.3 A·g–1 100 305(97%) [20]

Polyaniline 1150 270%–51.6% 40/3 A·g–1 500 207(77%) [27]

Walnut shell 1000 257%–71% 48/2 A·g–1 300 170(70.8%) [29]

Oak leaves 1000 360%–74.8% 270/0.04 A·g–1 200 243(90%) [30]

Cherry petals 1000 310.2%–67.3% 25/1 A·g–1 500 131.5(89.8%) [31]

Kelp 1300 334%–64.1% 96/1 A·g–1 200 205(93%) [32]

Lignin 1100 299%–68% 77/3 A·g–1 300 298(98%) [33]

Honeycomb 900 221.5%–59.8% 87.3/5 A·g–1 200 203(91.6%) [35]

Pomelo peels 700 314.5%–27% 71/5 A·g–1 220 181(99.3%) [37]

Lotus stems 1400 351%–70% 150/0.5 A·g–1 450 330(94%) [42]

Chitosan 800 245%–32.3% 55/5 A·g–1 100 155(63.3%) [43]

Artemia cyst shell 850 325%–32% 63/5 A·g–1 200 174(53.3%) [44]

Eggshell membranes 1300 310%–89% 142/0.5 A·g–1 250 236(99%) [45]

Tissue 1300 338.2%–91.2% 170/2 A·g–1 1000 286.5(93%) [47]

Pitch 1400 300.6%–88.6% — 200 279.8(93.1%) [49]

Cork-derived 1600 358%–81% — 200 312(87%) [50]

Phenol-Formaldehyde 1400 410%–84% — 40 393.6(96%) [51]

Mg(C6H11O7)2 1500 478%–88% 360/2.5 A·g–1 35 450(94.1%) [53]

polyvinylpyrrolidone 1000 393.4%–89% 79.9/2 A·g–1 100 399.5(97.2%) [58]

Graphene oxide 1000 417%–57.3% 83/5 A·g–1 100 133(83%) [62]

Filter paper-pitch 1000 282%–80% 75/1.2 A·g–1 100 191(74%) [66]

Xylose 1200 363.8%–84.93% 214/10 A·g–1 400 337(92.6%) [70]

表 1   硬碳作为钠离子电池负极的性能汇总表
Table. 1  Summary of representative publications of hard carbon as SIB anode
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[85]、乙二胺四乙基二钠（Na2C4O4）[86] 等作为牺
牲材料，将其添加到正极中并通过初始充电过程中
的自牺牲反应来补偿负极 SEI 形成过程中的钠损失。
目前，现有的补钠技术还不成熟，补钠工艺复杂且
成本高。因此，研发简单可行的低成本补钠技术也
能够在一定程度下推进钠离子电池的产业化应用。

4.  展  望

实现 “2030 碳达峰 ” 和 “2060 碳中和 ” 是我国

为应对全球气候变化和环境污染带来的挑战而作出
的重大战略决策，也是我国能源技术未来的发展方
向。随后的《行动方案》中指出 “ 在 2030 年新增
新能源，清洁能源动力比例达到 40%，民用运输机
场内车辆设备的全面电动化 ”。而新能源的核心技
术之一在于电池技术的突破，但是目前成本逐渐上
升和资源日益匮乏的锂离子电池已经不能够满足能
源领域不断增长的需求。因此，发展成本低廉、资
源丰富、安全性高的钠离子电池势在必行。而硬碳
作为唯一可能商业化应用的负极材料受到了广泛的

图 15  (a) 醚类和酯类电解液中 SEI 膜的不同组分含量变化及 SEI 层的化学和电荷转移过程 [69]；(b) 乙醚电解质在 HC 中的快速 Na 储存
动力学示意图 [70]；(c) FEC和SA在硬碳上形成SEI膜的示意图 [71]；(d)长循环后DME和DME-0.5% VC电解质中SEI膜的演变示意图 [72]；
(e) 50 mol% 溶液和 FSA-阴离子（NaFSA/SN）的 DFT-MD 模拟的轨迹快照 [77]；(f) 电解质从高浓度到低浓度时有关理化性质、分子/离
子之间的相互作用和界面成分变化的概述 [78]
Fig. 15  (a) Changes in the contents of different components of SEI membranes in ether and ester electrolytes, and the chemistry and 
charge transfer process of SEI (Reproduced with permission of Ref. [69], copyright 2019, Nature), (b) Schematic diagram of fast Na 
storage kinetics of ether electrolyte in HC (Reproduced with permission of Ref. [70], copyright 2021, WILEY-VCH); (c) Schematic 
diagram of additives FEC and SA forming SEI layer on hard carbon (Reproduced with permission of Ref. [71], copyright 2016, American 
Chemical Society); (d) Schematic diagram of the evolution of SEI membrane in DME and DME-0.5% VC electrolyte during long cycles 
(Reproduced with permission of Ref. [72], copyright 2011, American Chemical Society); (e) A snapshot of the trajectory of the DFT-
MD simulation of a 50 mol% solution and FSA-anion (NaFSA/SN) (Reproduced with permission of Ref. [77], copyright 2017, American 
Chemical Society); (f) Overview of the physical and chemical properties, molecular/ion interactions and interface composition changes 
when the electrolyte changes from high concentration to low concentration (Reproduced with permission of Ref. [78], copyright 2020, 
American Chemical Society)
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图 16  (a) 原位掺杂预钠化 [79]；(b) 直接接触预钠化 [80]；(c) 有机预钠剂（Naph-Na）预钠化示意图 [81]；(d)HC 负极上的化学预钠化和
SEI 层形成过程的示意图；预钠化前 (e) 和预钠化后 (f) 的充放电曲线 [82] 
Fig. 16  (a) In-situ doping pre-sodiumization method (Reproduced with permission of Ref. [79], copyright 2018, Elsevier). (b) Direct-
contact pre-sodiumization method (Reproduced with permission of Ref. [80], copyright 2019, American Chemical Society). (c) Schematic 
diagram of organic pre-sodium agent (Naph-Na) pre-sodiumization (Reproduced with permission of Ref. [81], copyright 2018, WILEY-
VCH). (d) Chemical pre-sodiumization on the HC negative electrode, and schematic diagram of the SEI formation process. Charge-
discharge curves of pre-sodiumization (e) and after pre-sodiumization (f) (Reproduced with permission of Ref. [82], copyright 2020, 
American Chemical Society) 

关注。因此设计合成钠离子电池硬碳负极材料以及
研究其储钠机理，对促进钠离子电池的产业化应用
和新一代新能源储存和转换的发展具有十分重要的
意义。以下几点是后续研究的主要关注点：

（1）硬碳的储钠性能通常和前驱体以及高温热
解工艺密切相关。尽管通过前驱体的合成和选择、
预氧化、高温碳化工艺以及其他工艺处理方法（球
磨和冻干等）能够调控硬碳材料的微观形貌和理化
性质，但是目前还没有一个清晰统一的认知。因此，
研究合成和热解工艺与储钠性能之间的内在联系非
常重要，并也能够有效指导硬碳材料的设计合成。

（2）目前，硬碳材料的成本问题仍然是限制其
商业化应用的瓶颈之一。因此，在保证电化学性能
的同时降低其使用成本是调控硬碳材料合成中亟需
解决的问题。

（3）随着近年来研究的不断深化，硬碳的储钠
机制也取得了很大进展，然而硬碳材料差的倍率性
能、在低压平台区慢的离子扩散以及尚不清晰的储
钠机理都极大地影响了硬碳材料的实际应用。还需
要我们进一步研究开发高性能的硬碳材料，同时对
硬碳储钠机理的清晰认识也有利于硬碳负极材料的
进一步研发和实际应用。

（4）电解液作为电池体系重要的反应介质极大

地影响着电池的性能。相对于酯类电解液体系，硬
碳负极材料在醚类电解液体系中具有更高的倍率性
能和循环稳定性，这被归属于薄且稳定的 SEI 膜的
形成。因此，还需要进一步深入地从电化学、扩散
动力学以及第一性原理相结合等方式深入研究其作
用机理，为高性能电解液体系的调配提供指导。
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Abstract

    This paper systematically summarizes the research progress of hard carbon anode materials in sodium ion batteries 
(SIBs) and the development of the corresponding sodium storage mechanism in recent years, and reviews the 
performance improvement strategies of hard carbon materials from the aspects of structural design and electrolyte 
regulation. The effects of the selection of precursors, carbonization temperature, pretreatment, pore formers, heteroatom 
doping, material compounding, electrolyte regulation and pre-sodiumization on the sodium storage performance of hard 
carbon anode materials are briefly described. This paper provides new insights into the design, synthesis and electrolyte 
matching of high-performance and low-cost hard carbon materials, and looks forward to the direction of further research 
and development of SIBs hard carbon anode materials in the future.
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