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基于 BiCl3调控、ZIF-8 转化的分级多孔硬碳结构设计及 

在钠离子电池中的应用 
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摘  要：从微观多孔结构设计的角度出发，以 ZIF-8 为碳化前驱体，采用 BiCl3 对硬碳微孔、介孔结构进行调控，实现了

分级多孔硬碳结构的可控设计与调控优化，有效提高了 Na+的扩散能力，提高了钠离子动力学。结果表明：该分级多孔碳

表现出优异的倍率性能，在 2 A/g 和 5A/g 时，可逆比容量分别为 225 mA·h/g 和 177 mA·h/g。通过分级多孔硬碳微孔和介

孔结构对储钠过程影响机制的研究发现，微孔结构有利于平台区 Na+的扩散；介孔结构主要通过增大比表面提供更多的缺

陷位点，促进 Na+的吸附，提升斜线区储钠容量。 
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BiCl3-Regulated and ZIF8-Derived Hierarchical Porous Carbon as Anode for 
High-Performance Soudium-Ion Batteries 

 
WAN Yi1,2, YAO Pengfei1,2, ZHANG Huamin1, ZHENG Qiong1, LI Xianfeng1 

(1. Dalian Institute of Chemical Physics, Chinese Academy of Sciences, Dalian 116023, Liaoning, China; 
2. University of Chinese Academy of Sciences, Beijing 100039, China) 

 
Abstract: To improve the rate capability of hard carbon (HC), the corresponding hierarchical porous morphology was designed and 
the metal organic framework (ZIF-8) was selected as a precursor, and the hierarchical pore structure was adjusted via the addition of 
BiCl3. The results show that the synthesized hierarchical structure of HC electrodes can effectively improve the diffusion of Na ions. 
The synthesized hierarchical porous hard carbon can achieve a high reversible capacity of 225 mA·h/g and 177 mA·h/g at different 
currents of 2 A/g and 5 A/g, respectively, based on the optimized micro- and macro-pores. Furthermore, a relationship between the 
hierarchical porous structure (with micro- and macro-pores) and the sodium storage process was discussed. It is indicated that the 
micro-pores prefer to facilitate the sodium-ion diffusion in a plateau region, while the meso-pores prefer to provide more defect sites 
to enhance the adsorption of sodium ions, consequently improving the sodium storage capacity. 
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近年来，化石能源的大量开采、使用造成了严

重的资源短缺及环境污染问题，因此，大力发展可

再生能源成为能源发展的新趋势。可再生能源中，

风、光发电等，具有不连续、不稳定的特点，在大

规模并入电网后对电力系统的安全性造成冲击。而

储能技术可有效减少弃风、弃光，实现电力连续稳 
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定输出[1–2]。在电化学储能技术中，钠离子电池由于

具有储量丰富、成本低、安全性高等优势，在中低

速电动车、用户侧储能、大规模储能等领域具有广

阔的应用前景。 
负极材料是决定钠离子电池性能的关键组分之

一。目前，已报道了多种钠离子电池负极材料，如

合金类[3–4]、金属氧化物[5–6]、磷化物[7]、硫化物[8]、

硒化物[9]和碳质材料[10–11]等。硬碳具有化学性质稳

定、体积膨胀小、导电性高、储钠电势低、价格低、

来源广等优势，极具商业化应用前景。然而，硬碳

存在比容量和倍率性能偏低等问题。在钠离子电池

全电池的实际应用中，正、负极之间基于低电流密

度下的容量进行匹配，硬碳负极较差的倍率性能导

致正、负极容量匹配失衡，引起全电池容量的衰减，

同时增加金属钠析出风险，降低电池运行可靠性，

限制其实用化[12]。 
多孔碳结构可有效降低 Na+扩散能垒，缩短碳

固相中 Na+扩散迁移路径，同时增大硬碳的比表面

积，暴露出更多的反应活性位点，是提高硬碳储钠

容量和倍率特性的切实有效途径。近年来，研究者

们通过采用不同的碳化前驱体及多孔结构模板，如

金属盐[13–14]、金属碱[15]、金属氧化物[16–17]、有机聚

合物[18]、MOF[19–21]材料等，设计出多种多孔结构，

有效提升了硬碳的储钠容量。金属盐模板可用于构

建微孔结构，Wang 等[22]利用 D-抗坏血酸钠高温分

解产生的 Na2CO3 为多孔模板制得硬碳材料，高温

下酸根基团分解释放气体分子，从而形成更多的微

孔结构，暴露出更多的活性位点，在电流密度为

2 A/g 时，具有 165 mA·h/g 的比容量。金属碱模板

中的 OH–具有刻蚀作用，在构建微孔结构的同时引

入了更多的缺陷位点，可促进离子的吸附过程，

He等[15]以KOH为模板制得的硬碳表现出更大的碳

层间距(0.42 nm)以及更多的缺陷位点，更大的碳层

间距及更多的缺陷位点促进了离子的扩散及吸附过

程，在电流密度为 1A/g 时具有 218.3 mA·h/g 的比

容量。金属氧化物模板具有较大的粒径，将其作为

结构模板可获得介孔结构，并作为杂原子的储存位

点，Wangsoo 等[23]以二硫代草酰胺为碳源、SBA15
为模板，经高温碳化、酸刻蚀除去 SBA15 后制得硫

掺杂的介孔碳材料，在电流密度为 0.5 A/g 时可逆容

量为 129.9 mA·h/g。MOF 材料可通过金属配体及

有机配体的调节获得周期性的孔结构[24–25]，可用

于制备具有较多微孔的硬碳材料，Wang 等[26]将碳

纳米管包覆在 ZIF-67 上，经高温碳化后制得多孔碳

(CNT-PC)，该材料兼具多孔碳及碳纳米管的优势，

降低了电荷转移电阻，在电流密度为 1 A/g 下循环

1 000 次仍保持 141 mA·h/g 的比容量。然而，直接

使用上述方法制得的多孔硬碳，孔结构形式单一，

缺少孔结构的调节，性能提升有限。而分级多孔结

构具有相互交联的孔道结构，既可以缩短电荷的转

移路径，又可以增加活性吸附位点，是一种有望显

著提升硬碳倍率性能的有效途径。MOF 材料与模

板法的结合可实现分级多孔硬碳的制备，分级多

孔结构缩短了电荷转移路径，增加了活性吸附位

点[27–28]，可有效提升硬碳的储钠容量。 
本文报道了一种具有分级多孔结构的硬碳材料

(PHC)。以 ZIF8 型 MOF 材料为碳化前驱体，在其丰

富的微孔结构基础上，通过调控碳化过程 BiCl3的加

入量，实现分级多孔(微、介孔)硬碳的可控制备，得

到一种具有分级多孔结构的硬碳材料。其中，微孔结

构促进了储钠过程平台区的 Na+扩散，介孔结构增大

硬碳比表面从而提供更多的缺陷位点，促进了 Na+

的吸附。所制备的分级多孔硬碳表现出优异的倍率性

能，在电流密度为 2 A/g 和 5 A/g 时，可逆比容量分

别为 225 mA·h/g 和 177 mA·h/g。 

1  实验 
1.1  材料制备 
1.1.1  样品合成    为探究 BiCl3 的造孔作用，首

先选择非多孔材料琼脂糖(Ag)为碳源：取 2 g Ag 于

400 mL 乙醇中并超声 10 min 分散，然后按照质量

比 m(Ag):m(BiCl3)=4:1、4:2，分别取 BiCl3 于已超声

的 Ag、乙醇混合液中，继续超声 20 min 后搅拌 12 h，
经离心并置于 80 ℃烘箱中干燥 12 h，制得多孔碳前驱

体(Ag@ BiCl3)。将Ag@ BiCl3在氩气氛围下 1 400 ℃
烧结 6 h，制得多孔硬碳。质量比m(Ag):m(BiCl3)=4:1、
4:2 的样品分别记作 HC4:1、HC4:2。直接碳化 Ag
制备硬碳记作 HC-0，作为对比样。 

分级多孔硬碳制备过程：称取 7.0 g 2-甲基咪唑

于 150 mL 甲醇中，搅拌 10 min 制得溶液 a；称取

3.5 g 六水合硝酸锌[Zn(NO3)2·6H2O]于 150 mL 甲醇

中，搅拌 10 min 制得溶液 b；将溶液 b 加入溶液 a
中搅拌 24 h (转速 400 r/min)，然后经过离心并置于

80 ℃烘箱中干燥 12 h，制得 ZIF-8 型金属有机骨架

材料。取 2 g ZIF-8 于 400 mL 乙醇中并超声 10 min
分散，然后按照质量比 m(ZIF-8): m(BiCl3)=4:1、4:2、
4:3，分别取 BiCl3 于已超声的 ZIF-8、乙醇混合液中，

继续超声 20 min 后搅拌 12 h，经离心并置于 80 ℃
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烘箱中干燥 12 h，制得分级多孔碳前驱体(ZIF8@ 
BiCl3)。将 ZIF8@ BiCl3 在氩气氛围下 1 400 ℃烧结

6 h，制得分级孔多孔硬碳。质量比 m(ZIF8):m(BiCl3)= 
4:1、4:2、4:3 的样品分别记作 PHC4:1、PHC4:2、
PHC4:3。直接碳化 ZIF8 制备硬碳记作 PHC-0，作

为对比样。 
1.1.2  硬碳负极的制备及扣式电池组装    将合成

的分级多孔硬碳用于制备负极极片。按照质量比

m(PHC)：m(Super P)：m[聚偏氟乙烯(PVDF)]= 7:2:1
混合研磨，并加入 N-甲基吡咯烷酮(NMP)搅拌 5 h
后涂敷电极浆料，制得硬碳电极。经裁剪后获得直

径d=14 mm的极片，其中活性物质的担载量为1.0～
1.2 mg/cm2。 

用 CR2016 型电池壳组装钠离子扣式半电池并

进行电池性能测试。组装过程如下：以硬碳电极为

正极，Na 金属片为负极，玻璃纤维膜 GF/C 为隔膜，

1 mol/L NaPF6/DEGDME(二甘醇二甲醚)为电解液。

电池组装过程在氩气手套箱中进行，其中 H2O、O2

含量小于 0.01 mg/L。用电池封口机封装组装好的电

池，静置 24 h 后用于电化学表征。 
1.2  材料表征 
1.2.1  结构表征    用 JEM-2100 型透射电子显微

镜(TEM)分析样品微观结构变化，测试过程如下：

取样品于无水乙醇中超声分散 60 min，然后取 3～4
滴分散液于微栅上并置于紫外灯下干燥，将微栅置

于分析室进行观察。用 Rigaku Ultima IV 型 X 射线

衍射仪(XRD)分析样品结构变化，测试条件如下：

射线源为 Cu 靶(λ=0.154 nm)，电压为 40 mV，电流

为40 mA，扫描范围2θ=10°～80°，扫描速率10(°)/min。
用 Renishaw 型 Raman 显微镜分析样品石墨化度的

变化，测试过程如下：采用标准硅片对仪器进行校

准，然后将装载样品的载玻片置于物镜下进行测试。

测试波长 λ=532 nm，测定功率为 5%，扫描时间 60 s，
扫描次数 2 次。用 ASAP 2020 型微孔物理吸附分析

仪(BET)进行氮气吸脱附实验，分析样品比表面及孔

径、孔体积变化，样品脱气温度 200 ℃，脱气时间

8 h。用 Thermofisher Excalab X+型 X 射线光电子能

谱仪(XPS)分析材料中元素组成及含量的变化。 
1.2.2  电化学表征    用 CT2100 型蓝电电池测试

系统进行恒电流充放电测试，电压范围 0.01～
2.50 V，测试温度 25 ℃。用 Solartron 1260+1287 型

电化学工作站对样品进行阻抗(EIS)测试，电池在进

行 EIS 测试前，在 0.05 A/g 电流密度下循环 6 圈。

用 CHI660 A 型电化学工作站对样品进行循环伏安

(CV)测试，扫描电压范围 0.01～2.50 V，扫描速率

为 0.1、0.2、0.4、0.6、0.8、1.0、2.0 mV/s，扫描次

数 2 次。用 CT2100 型蓝电电池测试系统进行恒电

流间歇滴定(GITT)测试，脉冲电流 0.05 A/g，放电/
充电时间 10 min，弛豫时间 120 min。 

2  结果与讨论 
2.1  BiCl3调控 ZIF8 分级多孔硬碳结构表征 

首先以琼脂糖为碳源，对 BiCl3 的造孔作用进

行说明。HC-0、HC4:1、HC4:2 的氮气吸脱附(BET)
曲线如图 1a 所示。HC-0 在相对压力 p/p0＜0.01 的

区间吸附容量少，表明微孔结构较少；且在 p/p0＞ 
 

 
(a) Curve of N2 adsorption-desorption 

 
(b) Distribution of pore size 

 
(c) Changes of micropore volume and mesoporous volume 

HC-0: hard carbon 0; HC4:1: hard carbon 4:1; HC4:2: hard carbon 4:2. 
图 1  HC 的多孔结构表征 

Fig. 1  Characterization of porous structure of HC 
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0.01 的区间无明显的容量滞后现象，表明不存在介孔

结构。随 BiCl3的加入，HC4:1、HC4:2 的 BET 曲线

表现出 IV 型等温线的特征，p/p0＜0.01 区间吸附容

量增加，表明微孔数量增加；相对压力 p/p0为 0.5～
1.0 的区间出现滞后环，表明材料中出现了介孔结构。 

HC-0、HC4:1、HC4:2 的孔体积分布如图 1b 所

示。HC-0 表现出极少的微孔结构；随 BiCl3 含量的

增加，HC4:1 中小于 2 nm 的微孔体积增加，HC4:2
中出现了 3～10 nm 的介孔。HC-0、HC4:1、HC4:2
中微、介孔体积的变化趋势如图 1c 所示，表明 BiCl3

具有同时造微、介孔的作用。 

非多孔碳化前驱体具有的孔结构较少，由其提

供的活性位点数量较少，采用金属盐调控的方式，

性能提升效果有限。而 ZIF8 具有较多的周期性的孔

结构，微孔尺寸为 1 nm 左右，且孔径可调，在此基

础上采用 BiCl3 调控可实现分级多孔结构的设计，

提供更多的活性位点、促进 Na+扩散，进而提升储

钠容量。以 ZIF8 为碳化前驱体，采用 BiCl3 调控分

级多孔硬碳的合成过程如图 2 所示，ZIF8 与 BiCl3

的质量比为 4:1、4:2 和 4:3 时的分级多孔硬碳分别

记作 PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3，直接碳化 ZIF8 制

备的硬碳记作 PHC-0。 
 

 
 

图 2  分级多孔硬碳合成过程示意 
Fig. 2  Schematic illustration of the synthesis process of PHC 

 
图 3 为 PHC 的 TEM 照片。直接碳化 ZIF8 制备

的硬碳 PHC-0(如图 3a 和图 3e 所示)，碳层之间无

序排列且相互堆积，碳层之间的无序堆积形成许多

微孔结构，且无明显的介孔结构，总体呈无定形态；

调节 BiCl3 加入的比例(如图 3b～图 3d 和图 3f～图

3h 所示)，PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 表现出多孔结

构，在 ZIF8 微孔结构的基础上，随着 BiCl3 的增加，

介孔数量增多、孔径增大，表明调节 BiCl3 可实现

多孔结构的调节。 
采用N2吸脱附(BET)对PHC的孔径分布进行表

征。吸脱附曲线如图 4a 所示，随着 BiCl3 的加入，

PHC 的比表面积逐渐增大，PHC-0、PHC4:1、
PHC4:2、PHC4:3 的比表面积分别为 211.8、431.1、
559.4、606.8 m2/g (如表 1 所示)；PHC-0 的 N2 吸附

容量集中在相对压力 p/p0<0.01 的区间，在相对压力

0.01～1.00 的区间内无明显的滞后现象，其吸脱附

曲线表现出 I 型等温线特征，表明 PHC-0 中主要存

在微孔结构。采用 BiCl3 调控，在相对压力 p/p0<0.01
的区间内，PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 的 N2 吸附容

量逐渐增加，表明微孔数量增加，同时，在相对压

力 p/p0 为 0.5～1.0 的区间逐渐出现滞后现象；N2 吸

脱附曲线逐渐从 I 型转变为 IV 型，表明硬碳中出现

了介孔结构。PHC 的孔径分布如图 4b 所示，PHC-0
主要存在小于 2 nm 的微孔结构，采用 BiCl3 调控，

小于 2 nm 的微孔体积呈先增大后减小的趋势，

PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 的微孔体积分

别为 0.070 5、0.078 8、0.221 8、0.174 1 cm3/g，PHC4:2
表现出最大的微孔体积；同时，PHC4:1、PHC4:2、
PHC4:3 在 20～50 nm 范围内出现了介孔结构，且介

孔体积逐渐增大，分别为 0.025 2、0.031 6、0.080 1、
0.359 3 cm3/g，表明过多的 BiCl3 加入量引起微孔结

构的聚集，从而形成更多的介孔结构，PHC 的微、

介孔体积变化趋势如图 4c 和表 1 所示。BET 测试

结果与 TEM 保持一致，表明采用 BiCl3调控可实现

ZIF8 中微、介孔比例的调节与优化，实现分级多孔

硬碳的制备。 
图 4d～图 4f为采用XRD衍射及Raman光谱对

PHC 微观结构变化的测试结果。XRD 中(图 4d)，
2θ≈43°对应石墨的(100)特征峰，2θ≈23°对应石墨的

(002)特征峰[29]，其中碳层间距 d002 可根据(002)特征

峰位置进行计算： 
2 sind n   (1) 

式中：d 表示碳层间距；θ为衍射角；λ为入射波长。

根据式(1)计算出 PHC-0 的 d002≈3.73 nm，通过 BiCl3

调节后，PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 的 d002 增大

至 3.9 nm，表明采用 BiCl3 调控分级多孔结构使碳

层之间的松弛程度增大，扩大了碳层间距，同时，

较大的层间距有利于降低 Na+的扩散能垒 [30 ]， 
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(a) PHC-0 (b) PHC4:1 (c) PHC4:2 

 
(d) PHC4:3 (e) PHC-0 (f) PHC4:1 

 

 
(g) PHC4:2 (h) PHC4:3 

图 3  不同 ZIF-8 与 BiCl3质量比的 PHC 的 TEM 照片 
Fig. 3  TEM images of PHC with different mass ratio of ZIF-8 to BiCl3 

 

 
(a) Curve of N2 adsorption-desorption (b) Distribution of pore size (c) Changes of micropore volume and  

mesoporous volume 

 
(d) XRD (e) Raman spectra (f) Intensity ratio of peak D to peak G (ID/ID) 

PHC-0: porous hard carbon 0; PHC4:1: porous hard carbon 4:1; PHC4: 2: porous hard carbon 4:2; PHC4:3: porous hard carbon 4:3 
图 4  PHC 的结构表征 

Fig. 4  Structure characterization of PHC 
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表 1  分级多孔硬碳的孔结构 
Table 1  Pore structure of PHC 

Sample No. S/(m2·g–1) Vmic/(cm3·g–1) Vmes/(cm3·g–1) 

PHC-0 211.8 0.070 5 0.025 2 

PHC4:1 224.6 0.078 8 0.031 6 

PHC4:2 559.4 0.221 8 0.080 1 

PHC4:3 606.8 0.174 1 0.359 3 

S is specific surface area; Vmic is volume of micropores; Vmes is volume of 
mesopores. 

 
加速 Na+的扩散。同时，PHC-0 的(100)特征峰较为

明显，随着 BiCl3 的加入，PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3
的(100)特征峰强度逐渐降低，表明结晶度下降，

XRD 测试结果表明，采用 BiCl3 调控的分级多孔硬

碳表现出更大的层间距及无序度。采用 Raman 光谱

对 PHC 中缺陷浓度的变化进行分析，如图 4e 所示，

D 峰位于 1 360 cm–1 处，对应缺陷位的碳，G 峰位

于 1 590 cm–1 处，对应石墨化的碳，D 峰与 G 峰的

强度比 ID/IG 可表示 PHC 中的缺陷位点浓度[31]。随

着 BiCl3 的加入，PHC 中缺陷浓度增加(图 4f)，
PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 的 ID/IG比值分

别为 0.925、0.962、0.980、0.995，表明采用 BiCl3

调控合成的分级多孔结构暴露出更多的缺陷位点。 
2.2  PHC 性能表征 
2.2.1  PHC电化学及动力学行为    采用循环伏安

(CV)表征 PHC 的电化学行为，扫速为 0.1～2.0 mV/s

时，PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 的 CV 曲

线如图 5a～图 5d 所示。PHC 的 CV 曲线在电压区

间 0～0.2V 内存在 1 对氧化还原峰，在 0.5～1.0V
内存在 1 个宽峰，表明存在 2 种不同的储钠过程。

采用 BiCl3 调控分级多孔结构后，PHC4:1、PHC4:2、
PHC4:3 的 CV 曲线形状趋向于三角形，表明分级多

孔结构引入的缺陷位点，增加了储钠过程中的赝电

容性质，因此可提高 Na+的吸附容量。同时，通过

式(2)和式(3)计算可判断硬碳中 Na+的电化学行为： 
bi av  (2) 

lg lg lgi a b v   (3) 
其中：i 为峰电流；v 为扫描速率；通过拟合 lg i – lg 
v 曲线可获得 b 值。当 b 值趋向于 0.5 和 1.0 时，分

别表示扩散控制和表面控制。随 BiCl3 的加入，

PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 CV 曲线拟合得

到的 b 值(图 5e)从 0.37 增加至 0.42，表明表面吸附

性质的增加。进一步，对 PHC 进行 EIS 分析(图 5f)，
PHC4:2 电荷转移电阻最小，表明通过调节 BiCl3加

入量，可实现分级多孔硬碳性能优化。 
采用恒电流间歇滴定(GITT)表征 PHC 中 Na+的

扩散动力学行为，图 6a～图 6d 为 PHC 的 GITT 滴

定过程示意图，根据 Fick 第二定律计算 Na+扩散系

数，公式如下[32]： 
22

sB M
Na

B τ

4
π

Em VD
M S E



   
       

 (4) 
 

 
(a) PHC-0 (b) PHC4:1 (c) PHC4:2 

 
(d) PHC4:3 (e) Curve of lg I versus lg v (f) EIS curves 

I is current; Ip is peak current; v is scan rate. 
图 5  PHC 的循环伏安测试及阻抗测试 

Fig. 5  Cyclic voltammetry test and EIS test of PHC 
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   (a) GITT curve     (b) Typical titration fragment 

         (c) Na+ diffusion coefficient           (d) Na+ diffusion coefficient in plateau region 

图 6  PHC 动力学表征 
Fig. 6  Kinetic characterization of PHC 

 
其中：τ 为脉冲时间；mB为 PHC 的质量；MB为摩

尔质量；VM为摩尔体积；ΔES为 2 次静置时的电压

差、ΔEτ为受到脉冲电流时的电压差。Na+扩散系数

DNa+的计算结果如图 6c 所示，表明采用 BiCl3调控

分级多孔结构，促进了 PHC 中 Na+的扩散，PHC4:2
表现出最大的扩散系数 DNa+；在平台区的扩散系数

如图 6d 所示，PHC4:2 仍表现出最优的 Na+扩散能

力。GITT 测试结果表明，分级多孔结构有效降低了

Na+扩散能垒。 
2.2.2  储钠容量与分级多孔结构的构效关系    图7a
为 PHC的倍率性能测试，在电流密度为 0.05 A/g时，

PHC-0 具有 263 mA·h/g 的可逆比容量，当电流密度

增大至 2 A/g 时可逆比容量衰减至 85 mA·h/g，增大

至 5 A/g 时可逆比容量衰减至 43 mA·h/g。采用 BiCl3

调控分级多孔结构有效提高了 PHC 的储钠容量及

倍率性能，PHC 4:2 表现出最优的电池性能，电流密

度为 0.05 A/g 时可逆比容量提高至 311 mA·h/g；当电

流密度增大至 2 A/g 和 5 A/g 时，可逆比容量提高至

225 mA·h/g 和 177 mA·h/g，电池性能较 PHC-0 有明

显的提升，表明采用 BiCl3 调控分级多孔有效提高

了储钠过程的动力学，提升硬碳的倍率性能。 
图 7b 为 2 A/g 时的充放电曲线，曲线可分为电

压大于 0.1V 的斜线区和电压小于 0.1V 的平台区。

PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3 所对应的平台

区容量分别为 117.7、125.4、149.4、24.5 mA·h/g，
其对应的微孔体积分别为 0.070 5、0.171 2、0.221 8、
0.174 1 cm3/g，将微孔结构与平台区储钠容量进行

关联(图 7c)，PHC 平台区储钠容量的变化趋势与微

孔体积变化趋势相同，表明微孔可提高平台区储钠

动力学，增加平台区的储钠容量。PHC-0、PHC4:1、
PHC4:2、PHC4:3 所对应的斜线区容量分别为 39.0、
61.0、80.0、83.6 mA·h/g，如图 7d 所示，斜线区储

钠容量与缺陷浓度之间的具有相同的变化趋势，表

明随缺陷位点的增加可提高斜线区的储钠容量。

PHC 的介孔体积与缺陷浓度之间的对应关系如

图 7e 所示，介孔体积的变化趋势与缺陷浓度保持一

致；同时，如图 8a 所示，PHC 的斜线区储钠容量

随介孔体积的增加而增加，表明介孔主要起到增加

比表面的作用，由此提供更多的缺陷位点，进而提

高斜线区的储钠容量。PHC 4:2 表现出最优的电化 
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(a) Rate performance (b) Charge-discharge curve (c) Relation between micropore volume  

and plateau capacity 

 
(d) Relation between defect concentration  

and slope capacity 
(e) Relation between mesopore volume  

and defect concentration 
(f) Relation between mesopore volume  

and slope capacity 

图 7  PHC 电化学性能及构效关系 
Fig. 7  Electrochemical performance and structure-activity relationship of PHC 

 

 
(a) Cycle stability 

 
(b) Comparison of rate performance 

图 8  PHC 的倍率性能 
Fig. 8  Rate capability of PHC 

 
学循环稳定性，在 2A/g 的电流密度下循环 400 圈保

持 171 mA·h/g 的比容量，同时表明，采用 BiCl3 调

控，PHC 4:2 表现出更稳定的结构。与近年来报道

的碳基负极材料对比(图 8 b)，PHC 表现出较好的电

化学性能[15,17,22–23,26,29,33–41]。 
为进一步探究 PHC 的储钠机理，采用

XRD/Raman/XPS 等对 PHC 的储钠过程进行探究。

图 9 为充放电过程的离位 XRD 测试结果。放电至

0.01V，在 2θ≈16°处出现新峰，因测试过程采用的

为醚类电解液，所以该峰对应于共嵌入的峰[42–44]，

即平台区为 Na+以共嵌入的形式嵌入到碳层。

同时，结合微孔体积与平台区容量的变化趋势

(图 7c)，表明微孔结构可起到促进平台区 Na+的扩

散，促进醚类电解液中的共嵌入过程，提高平台

区储钠容量。 
 

(a) Change-discharge 
cruves 

(b) Ex-situ XRD cruves 

C represents charge; DC represents discharge. 
图 9  PHC 4:2 离位 XRD 表征 

Fig. 9  PHC 4:2 Ex-situ XRD test 
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如图 10 所示为离位 Raman 测试，从初始状态

到放电至 0.1V (如图 10b 和图 10c 所示)，1 360cm–1

处的 D 峰相对强度逐渐降低，ID/IG比值从 0.988 降

低至 0.937，表明在斜线区储钠过程中，Na+吸附在

缺陷位点上。 
PHC充放电过程的XPS测试结果如图 11所示，

其中 531.7 eV对应于 C=O、532.4 eV对应于 C—O、

533.5 eV 对应于 COOH[45]。放电过程中，C=O 的

含量逐渐降低，C—O 的含量逐渐上升，表明 Na 吸

附在 C=O 上转变为 C—O，说明 C=O 也可作为

Na+吸附位点。对 PHC-0、PHC4:1、PHC4:2、PHC4:3
进行 XPS 分析发现，样品中的主要元素为 C 和 O 
(图 12a)；进一步对 O 元素的变化进行分析(图 12b～
图 12e)，随着 BiCl3 的加入，样品中 C=O 的比例下

降，而 C—O 的比例上升，该趋势不利于提高 Na+

的吸附容量。同时表明，由介孔结构引入的缺陷位

点提供了主要的 Na+吸附位点，因此提高 Na+的吸

附容量。 

 

  
(a) Charge-discharge curve (b) Ex-situ Raman (c) Change of ID/IG during charge-discharge process 

图 10  离位过程缺陷浓度变化 
Fig. 10  Evolution of defect concentration 

 

 
(a) Pristine state (b) Discharge to 0.40 V (c) Discharge to 0.10 V 

 
(d) Discharge to 0.04 V (e) Discharge to 0.01 V (f) Charge to 2.50 V 

图 11  PHC 的离位 XPS 分析 
Fig. 11   Ex-situ XPS analysis of PHC 
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(a) XPS image of PHC (b) PHC-0 

 

 
(c) PHC4:1 (d) PHC4:2 (e) PHC4:3 

图 12  PHC 元素分析 
Fig. 12  Element analysis of PHC 

 

3  结论 
微孔结构改善了平台区 Na+扩散能力；介孔结

构增大了硬碳比表面积，同时提供了更多的缺陷位

点促进 Na+的吸附。当 ZIF8 与 BiCl3 的质量比为 4:2
时，构建的分级多孔结构表现出最优的电池性能，

在电流密度为 2 A/g 和 5 A/g 时，分别表现出

225 mA·h/g 和 177 mA·h/g 的可逆比容量，倍率性能

得到明显提升。 
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