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摘  要：硬碳拥有容量高、工作电位低、成本低等优势，在钠离子电池负极中展现出潜在的应用前景。其最重要的特点是拥

有丰富的微晶结构，这对钠离子的吸附及嵌入/脱出过程十分有益，使硬碳展现出优益的储钠性能。在实际应用中，硬碳存在

首效低、稳定性不足以及倍率性能较差等问题，功能化设计是针对性改善硬碳上述缺陷的有效策略。结合目前硬碳功能化改

性方面的研究工作，系统介绍了近年来关于硬碳负极在功能化设计方面的典型策略及最新研究进展，并探讨了功能化设计的

优势与不足，为指导未来钠离子电池硬碳负极的商业化应用提供理论基础和技术支撑。 
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Abstract: Hard carbon (HC) materials are considered as promising anode materials for sodium-ion batteries (SIBs) due to their 

advantages of high capacity, low working potential, and low cost. The most important feature of HC materials is a rich 

microcrystalline structure that is conducive to the sorption and insertion/extraction of sodium ions, which in turn enables HC materials 

to exhibit a superior sodium ion storage performance. However, HC materials have some problems such as low initial Coulombic 

efficiency (ICE), insufficient long-cycle stability, and poor rate performance in the application. A functional design can be an effective 

strategy to improve these problems of HC. This review mainly summarized recent studies on the modification of HC anode for SIBs, 

and provided the related information on some typical optimization strategies and the latest research progress in the functional design 

of HC anodes. The advantages and disadvantages of functional design were also discussed, providing a theoretical basis and technical 

support for guiding the commercial application of HC anodes for SIBs. 
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随着“碳达峰、碳中和”成为全球共识，新能源

在整个能源体系中的比重将快速增加，储能迎来爆

发式增长，带来机遇的同时，也面临着巨大的挑战。

自 20 世纪 90 年代商品化锂离子电池(C/LiCoO2)问

世以来，基于锂离子嵌入电极的电池一直占据市场

主导地位。随着锂离子电池的迅速发展和锂资源的

短缺，与锂离子电池具有相似的电化学性质及含量

丰富的钠离子电池逐渐显示出良好的商业潜力[14]。 
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虽然钠离子电池的能量密度不及锂离子电池，但在

对电池能量密度要求不高的大规模储能领域，是一

项极有前途的技术(图 1a)。 

 

(a) Average voltage and capacity of different anode materials 

 

(b) Currently issues of HC 

图 1  不同负极材料的平均电压与容量图和硬碳材料目前存

在问题 
Fig. 1  Average voltage and capacity of different anode 

materials and currently issues of HC 
 

相较于锂(−3.04 V vs. SHE)，钠具有更高的标准

电极电势(−2.71 V vs. SHE)，导致钠离子电池的能量

密度低于锂离子电池，而大的离子半径使得 Na+很

难发生嵌入/脱出反应[56]。合适的储钠材料将会极

大地促进钠离子电池的发展。构建安全、高性能和

低成本的电极材料对实现钠离子电池商业化将起到

关键作用[7]。作为钠离子电池关键材料之一的负极

材料就此成为研究的重点。目前钠离子电池负极材

料主要包括锡基[8]、锑基[9]、磷单质[10]、二氧化钛[1112]

和硬碳[13]等。转化反应和合金反应的材料都存在体

积膨胀严重，导电性差的问题；二氧化钛则面临容

量低的问题。因此，在众多负极材料中硬碳因储量

丰富、成本低、导电性良好、储钠容量高、环境友

好和低氧化还原电位(0.1~1.0 V)等优点，被认为是

最可能率先实现工业化的钠离子电池负极材料。不

仅如此，硬碳材料还可以通过结构设计、杂原子掺

杂、表面功能化和预钠化等手段，可控设计调节层

间距、孔结构、表面官能团及表面缺陷等，从而针

对性的改善钠离子电池在实际应用过程中面临的首

次 Coulombic 效率(ICE)低、循环稳定性和倍率性能差

等瓶颈问题(图 1b)[1317]。本文以解决钠离子电池硬碳

负极的瓶颈问题为出发点，通过总结目前报道的对硬

碳负极材料设计和优化方案，提出了针对硬碳高容

量、高首效、高倍率和长循环性能的功能化设计策略。 

1  钠离子电池硬碳负极概述 

1.1  硬碳微观结构模型发展历程 

众所周知，硬碳不像石墨一样有标准的结构模

型。其微观结构是由弯曲的类石墨片无序堆叠形成

短程有序的微区，往往伴随着较多纳米孔洞。硬碳

中 sp2 杂化纳米区域之间的高取向无序结构和孔隙

率对前驱体的选择和合成条件非常敏感。因此，构

建一个通用的硬碳结构模型是十分困难的。从 20

世纪 50 年代至今，一些有代表性的硬碳结构模型被

不断提出(图 2)[1820]。如，Franklin[21]在 1951 年将硬

碳描述为被非石墨化碳包围的随机取向的石墨纳米

域，这些非石墨化区域作为链接位点会抑制材料进

一步石墨化，并导致产生大量微孔。该模型对于理

解二维硬碳结构性质的有重要意义，但仍然很难解

释复杂的三维微观结构。Ban 等[22]建立了一个由交

错网络的弯曲石墨纳米带组成的模型，不足在于不

能解释石墨化的原因。20 世纪 90 年代，随着先进

的表征技术和计算模拟能力的发展，使得该模型逐

渐得到完善。Townsend 等[23]在 1992 年提出硬碳中

存在类富勒烯结构，该结论于 1997 年被 Harris 和 T 

Sang 通过高分辨透射电镜得以证实[24]。Terzyk 等[25]

在前人研究的基础上进一步提出了 1 个由离散曲线

状碳层组成的新硬碳模型。模型中指出在弯曲的碳

结构中，由于五角形和七角形结构的随机分散稳定

了硬碳石墨化曲率。改进后的 3D 模型进一步的揭

示了硬碳的不同结构特性。尽管在结构模型方面取

得了这些进展，但对硬碳结构性质的全面理解仍在

讨论中，需要更多可靠的模型和可靠证据。对于钠

离子电池而言，自 20 世纪 80 年代提出以来，经历

的缓慢的发展过程，直到 2000 年，Stevens 等[26]提

出了“纸牌屋”模型，是钠离子电池硬碳负极中首个

被广泛接受的硬碳结构模型。 
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图 2  硬碳结构模型发展史 

Fig. 2  Development history of the HC structure model 
 

1.2  硬碳材料分类 

前驱体纳米结构和合成条件对制备硬碳的微观

结构和电化学性能有重要影响。在电化学储能领域，

用作钠离子电池负极的硬碳主要通过水热或化学过

程处理有机化合物或生物质基前驱体获得。如图 3

所示，根据前驱体来源不同可以分为树脂基(酚醛树

脂、环氧树脂、聚糠醇等)、沥青基(煤焦油沥青、

石油沥青、天然沥青等)和生物质基(纤维素、木质

素、淀粉等)硬碳。从有机单体交联聚合的角度出发

构建的硬碳为树脂基硬碳。这种类型的硬碳成本是

最高的，但同样表现出最佳的电化学性能。其优势

还在于可以精确、可控地构建可调节的孔结构、表

面化学成分和分子水平上的活性位点。除此之外，

这也为研究硬碳负极微结构和性能之间的关系提供

了良好的模型材料[2728]。由于制备价格低廉、来源

广泛和残碳率高，沥青成为一系列高质量硬碳前驱

体。然而，由于原始沥青具有石墨化的性质，直接

碳化很容易形成类石墨结构。因此，在形成硬碳前

预氧化是一种常用的优化手段，因为碳化前的预氧 

 
图 3  钠离子电池硬碳负极所用的不同前驱体 

Fig. 3  Different precursors used in the HC anode of sodium 
ion batteries 

化过程产生的富氧活性中心会促进交联的形成，并

阻碍碳化过程中类石墨结构的生长[2931]。生物质除

了拥有独特的微观结构外，本身还具有自掺杂效应

(如氧、氮和硫代磷酸盐)，这些优点使得生物质经

过特定处理后已成为一类很有应用前景的高性能硬

碳负极前驱体[13, 3233]。 

1.3  硬碳负极储钠机理 

硬碳作为钠离子电池的负极材料已经得到了广

泛的研究，随着研究的深入，人们开始关注硬碳中

钠的存储机理和结构与功能的构效关系。虽然已经

提出了一些有趣的机制，但仍然缺乏对观察到电化

学过程的普适性认识，这主要是源于对复杂硬碳结

构的不确定性。因此，深入了解嵌钠过程，对于合

理设计和优化硬碳材料是非常重要的。根据硬碳材

料微结构的不同，研究者们近年来也提出了符合自

身实验现象的不同的 Na+存储机制。储钠机制主要分

为“嵌入孔填充”机制[26, 34]、“吸附嵌入”机制[35]、

“吸附嵌入孔填充”机制[3637]和“吸附嵌入钠析

出”机制[38]。Stevens 等[26]报道了葡萄糖热解硬碳中

Na+的存储现象，并将斜坡区域的容量归结于 Na+

在石墨层中嵌入，低电压平台区域归因于 Na+在纳

米孔中填充/沉积。Komaba 等[39]用 X 射线衍射(XRD)

分析表明，当放电至 0.1 V 时，石墨的(002)峰位置

往小角度偏移(由 23.4°移动到 21°~22°)，当充电至

2.0 V 时峰位置又恢复到初始位置，表明石墨层可以

实现 Na+的可逆嵌入和脱出。当硬碳从 0.2 V 放电到

0 V 时，XRD 测得纳米孔中的电子密度明显减少，

表明纳米孔中发生了 Na+填充过程。同时，Raman G

峰在倾斜区域发生红移，在平台区域没有发生位移，

进一步表明斜坡区域的容量来源于石墨层之间的

Na+嵌入。Cao 等[35]报道了聚苯胺热解后的硬碳在储
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钠方面的研究。研究提出 0~0.1 V 的低电位平台与

Na+嵌入类石墨微晶有关，高电位斜坡区域与 Na+

在表面活性位上的吸附有关，即“吸附插入”机制。

Ding 等[40]通过原位 XRD 计算得到，当放电电压从

0.100 V 至 0.001 V 时，材料的层间距从 0.396 nm 扩

大到 0.416 nm。该结论也验证了该平台区域发生的

是 Na+的嵌入过程。Bommier 等[36]使用恒电流间歇

滴定技术发现葡萄糖热解得到的硬碳在斜坡区域比

在平台区域有更高的 Na+扩散率，这是由于 Na+在

表面位置比层间空间更容易传输。此外理论模拟计

算也证实Na+可以很容易地嵌入到层间距为0.37 nm

的层状碳材料中。通过扩散系数、非原位 XRD 和

钠沉积实验的结果分析可知，在斜坡区域的存储机

制属于 Na+的吸附，而在低电压平台区域的储存机

制是由于 Na+在石墨片之间的插层和少量的 Na+在

孔表面的吸附。Na+的插入机制会影响碳负极的

Coulombic 效率，进而限制了整个电池的性能。虽

然已经有许多研究旨在阐明钠与硬碳的相互作用，

但是钠储存机制在不同电压区域的分配仍然存在争

议。但总体可以将放电过程分为 2 部分和 3 种相应

的钠与硬碳的相互作用模式 0.1 V 以上的斜坡部分

和 0.1 V 以下的平台部分以及表面活性位的吸附、

石墨层间的嵌入和孔填充(钠析出)(图 4)。 

随着研究的不断深入，人们对于 Na+在硬碳中

具体的存在形式越来越感兴趣。为了探究钠在硬碳

中的存在形式，Wang 等[3]将不同放电深度的极片与

乙醇反应，通过无机化学反应的基本原理来验证

Na+的存在状态。实验结果显示，随着放电深度的加

深，溶液的电导率在增加，并且反应过程中产物会

使酚酞溶液变红并产生气泡，确定反应后的溶液呈

酸性，用气相色谱确定气体成分为氢气。基于此，

文章提出了 Na+在硬碳材料内部“准金属”形态而非

正一价的存储机理，结合理论计算进一步验证了该

存储机理。 

 
图 4  钠离子负极材料放电过程划分和 3 种相应的钠与硬碳

的相互作用模式 
Fig. 4  Division of the discharge process of sodium ion anode 

materials and three corresponding interaction modes of 
sodium and HC 

2  钠离子电池硬碳负极功能化设计与 
策略 

2.1  结构工程离子扩散路径调控 

Na+的离子半径比 Li+的离子半径大 55%且扩

散动力学缓慢，使得 Na+在电池材料中嵌入与脱出

更难。一般来说，储钠行为通常表现为斜坡电位区

域(0.1~2.8 V)和平台区域(0.01~0.10 V)，其中低于

1.00 V 的容量被认为是有益于贡献能量密度的区

域，但在实际中占比通常低于 50%。为解决这些瓶

颈问题，设计合成硬碳结构成为主要突破口，旨在

提高可逆容量和倍率性能的同时，增加可逆容量(低

于 1.00 V)的利用率。获得高性能硬碳负极材料通常

可以通过结构工程、缺陷工程、表面工程及预钠化

等手段来实现(图 5)。 

 

 

图 5  钠离子电池硬碳负极功能化设计策略 
Fig. 5  Functional design strategy of HC anode for sodium ion battery 
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2.1.1  形貌设计    硬碳的微观结构是由无定型结

构和弯曲的类石墨片堆叠形成短程有序的微区，同

时各短程有序的类石墨片随机无序堆叠时还会形成

较多纳米孔结构。Na+在硬碳中以缺陷吸附，层间嵌

入，以及纳米孔填充等方式储存，因此硬碳的储钠

能力受微观结构的影响很大。调控碳化过程(碳化温

度、变温速率、碳化方式等)被认为是一种非常有效

的调控硬碳微观结构的思路。高碳化温度和低升温

速率可为碳原子重排提供足够的能量和充足的时

间，因此得到的硬碳结构更加有序，缺陷和孔隙更

少，从而提升 ICE 和循环稳定性[14, 4150]。 

由于 Na+的离子半径较大，导致动力学缓慢，

因此通过形貌设计来增加扩散通道、缩短扩散距离，

进而优化倍率性能是一种非常有效的改善策略。越

来越多的零维的碳量子点、一维碳纤维、二维碳纳

米片、三维碳球、碳骨架等，以及空心结构、多孔

结构、分级结构等被设计出来，在钠离子电池负极

材料中都展现出了优异的性能[5459]。Hou 等[51]研究

了碳量子点及其衍生物三维多孔碳框架的极简化生

产合成过程并探讨了碳量子点和三维多孔碳骨架

的相应机理。所制得的三维多孔碳骨架应用于钠离

子电池的负极材料，展现出超长的循环寿命(5 A/g

的电流密度下，循环 5 000 周后容量可以保持在   

137 mA·h/g)优异的倍率性能(20 A/g 的电流密度下，

容量可以保持在 90 mA·h/g)。Fu 等[52]报道了由聚吡

咯制备的掺氮多孔碳纤维。该方法制备的掺氮多孔

碳纤维拥有较大的层间距和较高的比表面积和优异

的导电性，因此作为钠离子电池的负极材料时，具

有很高的可逆容量和优异的倍率性能(在0.05 A/g和

10.00 A/g 电流密度下，容量分别有 296 mA·h/g 和     

72 mA·h/g)。Ding 等[40]利用泥炭苔藓细胞壁中聚合

物的交联组织，在高度膨胀的石墨层间距下实现了

高度有序的类石墨结构。这种结构使得 Na+可以很

容易地嵌入到碳材料的本体中，高度有序结构为插

入离子创造了化学均匀的环境，因此低电位电压平

台较长。合成的碳在许多方面表现出卓越的电化学

性能，包括总可逆容量，循环稳定性，倍率性能。

优化结构后的碳纳米片获得了 298 mA·h/g 的可逆

容量和 150 mA·h/g 的 0.1 V 下的平台容量。Wang

等[53]采用中性盐熔融蒸发法制备富氮互通的多孔

硬碳作为 Na+电池负极材料。这种方法制备的硬碳

材料具有多孔结构，导电性高，并且比传统的多孔

结构具有更高的倍率性能。实验结果表明，由于独

特的孔隙率和氮杂原子掺杂加速了电荷转移，提高

了电极动力学和电子电导率，获得了高的可逆容量

(358 mA·h/g)和优越的倍率性能(239.8 mA·h/g，     

2 A/g)。值得关注的是，得到硬碳比表面积虽然增加

但并没有导致初始效率降低，并且在 0.1 V 以下获

得了较高的平台容量(172.8 mA·h/g)，在全电池中显

示出较大的实际应用潜力。 

2.1.2  孔调控    自从 Stevens 等将葡萄糖衍生的

硬碳用于容量为 300 mA·h/g 的高容量钠离子电池

负极以来[26]，大量的研究集中在利用合适的碳源、

调节结构和组成来制备性能优异的硬碳材料。研究

表明，孔结构对于硬碳负极的性能提升是一项非常

重要的影响因素。硬碳复杂的微观结构给深入理解

其结构与性能的相关性带来了困难。尤其是孔结构

如何影响储钠性能仍然存在争议，合理的设计孔结

构仍然是非常有必要的。虽然对于孔结构很难在钠

离子电池中建立明确的结构与性能之间的关系，大

量的研究表明不同的孔结构(超微孔、介孔和闭孔等)

对于电池性能的影响不同，但都有益于电池不同方

面的提升。Liu 等[15]采用巧妙可控的相转化方法，

构建了具有丰富连通性隧道状的多孔硬碳，这种结

构可以促进离子扩散，提高了电极与电解质的界面

亲和力。根据该结构与性能的研究结果表明，具有

交叉耦合大孔结构的多孔硬碳可以全面提高钠的储

存性能。与孔径可忽略的原始硬碳相比，优化后的

多孔硬碳负极的 ICE 为 68.3%，高于原始硬碳的

51.5%，0.05 A/g 时的可逆容量为 332.7 mA·h/g，在

2 A/g 下的容量保持率为 67.4%(原始硬碳保持率为

46.5%)，循环稳定性达到 95.0%，比原始硬碳高

8.6%。该项工作为利用孔工程优化硬碳负极的储钠

性能提供了重要的思路，有望推广到其他电极材料

中。调整封闭的多孔结构来提高平台能力是另一个

提高硬碳负极材料性能的方向。Meng 等[60]采用酚

醛树脂作为碳前驱体，乙醇作为造孔剂，在溶剂热

过程中，通过精确的化学调节其相对含量，获得了

含闭孔结构的硬碳。通过研究发现，乙醇的作用在

于产生蒸气，在交联基质中形成闭孔结构。由于闭

孔结构是由于石墨氮石墨层的无序堆叠而成，其中

钠离子可以通过孔填充的方式存储到硬碳材料当

中，因此可以显著增加其平台区域的容量。优化后

的材料具有约 410 mA·h/g 的钠存储容量，与正极匹

配时，电池的 ICE 高达 83%，基于负极的能量密度

也达到了约 300 W·h/kg。超微孔被认为是获得高倍

率容量和高 ICE的关键，硬碳的超微孔(小于 0.5 nm)

可以起到离子筛的作用，减少 Na+的扩散，但允许
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未溶剂化 Na+进入孔内，从而在不牺牲扩散动力学

的情况下，减少电解液与内孔之间的界面接触，提

高材料的 ICE。在碳材料中引入超微孔(孔径小于   

0.7 nm)可以有效地改善钠离子电池的负极性能。然

而，由于超微孔碳的合成和均匀性调节的难度较大，

超微孔碳作为先进的钠离子电池负极及其储钠机理

成为研究的难点。Yang 等[62]提出了一种熔融扩散碳

化的方法，将碳内部的微孔(大于 1.0 nm)转变为超微

孔(小于 0.5 nm)。实验结果表明，该方法设计的硬碳

负极在 30 mA/g 下比容量提高到 346 mA·h/g，首周效

率约为 80.6%，1.0 V 以下的容量占比达到 90%。此

外，高负载电极(~19 mg/cm2)在低温下展现出良好电

化学性能，25 ℃时的面积比容量达 6.14 mA·h/cm2，

−20 ℃时的面积比容量为 5.32 mA·h/cm2。此外根

据原位 X 射线衍射和非原位固态核磁共振结果表

明，所设计的超微孔提供了额外的 Na+储存位，从

而显著提高了材料的容量。Yu 等[61]通过热解处理

和微波活化相结合的方法，以甘蔗渣为原料合成了

能够协同调控层间距和孔隙率的硬碳材料。具体而

言，微波活化会在硬碳中产生狭缝孔隙，这些孔隙

有利于 Na+的吸附以增加斜坡容量；热解处理会促

进石墨化，有益于 Na+的嵌入从而增加平台容量。

结合实验建立了孔隙率和斜坡容量之间的关系，并

证明了平台容量主要来源于嵌入层间的 Na+。优化

层间距和孔隙率后的样品在 50 mA/g 的电流密度

下，可逆容量达到 323.6 mA·h/g，循环 500 周后容

量保持率仍然在 96.7%以上。这项工作为理解 Na+

在硬碳中的存储机理以及通过合理调控硬碳材料

的石墨化程度和孔隙率来提高斜坡/平台容量提供

了一定见解。 

2.2  缺陷工程电子结构调控 

硬碳有限的活性位点限制了 Na+的吸附，使其

在实际应用中仍然达不到令人满意的容量和倍率性

能。在硬碳中引入杂原子是一条有效解决该问题的

策略。杂原子掺杂和结构缺陷同时存在，在改善掺

杂硬碳材料的电化学存储性能方面具有相似的效

果。如图 6a 所示，通过引入杂原子(N、O、P、S

等)和阳离子(Li+、Na+、K+、Ca2+等)可以优化硬碳

材料的层间距、表面润湿性、电子导电性等微观性

质，从而改善其储钠性能[6365]。针对杂原子能掺杂

的研究也从最开始的掺杂性能逐渐向机理方向转

变。如图 6b~图 6e 所示，一般来说，同一原子掺杂

后会产生不同的掺杂构型，而构型不同往往会造成

性能的不同。因此，目前关于杂原子掺杂的硬碳研

究方向主要集中在杂原子掺杂种类、掺杂构型和掺

杂量与性能的构效关系方面，多重掺杂的改性机理

仍不清楚。因此，有必要在后续研究中对多杂原子

掺杂进行更深入的研究。 

 

图 6  无金属掺杂电极材料设计指导(a)；不同原子掺杂后的可能掺杂构型[1]：氮原子(b)；硼原子(c)；硫原子(d)；磷原子(e) 
Fig. 6  Design guideline for metal-free doped electrode materials of SIBs (a); possible doping configuration after different atoms 

doping[1]: nitrogen atom (b); boron atom (c); sulfur atom (d); phosphorus atom (e) 

2.2.1  单原子掺杂    对于碳材料中的杂原子掺杂

而言，氮原子和硼原子属于面内掺杂，掺杂能创造

更多的缺陷和活性位点、增强电子导电、增强 Na+

的吸附并能一定程度上拓宽石墨层间距。而硫、氟、

磷掺杂属于面外掺杂，除了上述优势外，能更大程

度上拓宽层间距。虽然传统的石墨不能提供足够的

层间距(约 0.34 nm)来容纳更大的 Na+，但实验结果

和理论计算都表明，一旦层间距增加到 0.37 nm，就

可将 Na+插入石墨层的能垒降低到可克服的水平。

因此，增加层间距是合理设计材料重要策略，以此

释放其 Na+的储存能力。杂原子掺杂是一种扩大硬

碳负极的层间距非常有效的方法。氮在众多杂原子

中是研究最广泛的元素之一。扩大层间距和提高电

导率是杂原子掺杂碳材料作为钠离子电池的负极得
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到了广泛的研究主要原因。然而，如何进一步扩大

层间距，揭示杂原子掺杂对碳纳米结构的影响，以

开发更高效的钠离子电池负极材料，还有待进一步

探索。 

为了了解氮掺杂硬碳对钠离子电池性能的影

响，Agrawal 等[70]采用水热法合成了氮掺杂和未掺

杂的微米级和纳米级碳球，并研究了氮掺杂对碳球

的尺寸效应。实验结果表明，氮掺杂可以增加碳球

的缺陷和孔隙率，由此增加了活性储存位，提高了

碳球的电化学性能。通过提高电导率和控制体积膨

胀，进一步提高电化学性能。密度泛函理论研究表

明，与钠嵌入相关的体积膨胀降低，由于氮掺杂的

体积膨胀从 21.7%降至 7.9%。此外，氮掺杂后微米

级和纳米级碳球的容量与未掺杂的相比分别提高了

38.6%和 39.5%。在这 4 种硬碳负极中，氮掺杂纳米

碳球的性能最好，首次可逆容量为 286 mA·h/g，在

30 mA/g 的电流密度下循环 200 次，容量保持 85%。

由于掺氮硬碳样品表现出了高电导率、高缺陷、高

孔隙率和较小的体积膨胀等优点，使其成为优异的

钠离子电池负极材料。Liu 等[66]选择锌为催化剂，

不同的碳化温度(T=700、 800 ℃和 900 ℃)对石墨氮

化碳进行退火处理，成功地合成了一系列层间距在

0.45~0.51 nm 之间，可调的富氮层间石墨(N-FLG)。

更重要的是，N 掺杂量与富含氮层间石墨的层间距

之间的相关性描述了吡咯N对石墨的层间距增大的

影响，这是因为吡咯 N 具有较强的静电斥力。因此，

N-FLG-800 在层间距、氮构型和电子导电性方面实

现了最佳性能。作为钠离子电池负极时，N-FLG-800

表现出优异的 Na+储存性能，具有超高倍率容量(电

流密度为 40 A/g 时容量仍然保持在 56.6 mA·h/g)和

优异的循环稳定性(0.5 A/g 的电流密度下循环 2 000

周循环后容量仍然有 211.3 mA·h/g)。但是文章中基

于 XPS 分析得到的吡咯氮含量仅为总氮含量的

29.16%，与石墨氮的 27.90%接近远并且小于吡啶氮

的 42.93%。因此关于吡咯氮的讨论不能忽视吡啶氮

和石墨氮对性能的影响，分析结果也仍然存在一定

的认知偏差。基于此，Feng 等利用含氮小分子先在

室温生成离子液体，而后高温下离子液体发生聚和

反应生成了氮掺杂的碳材料[67, 71]。通过控制小分子

的含氮类型，合成一系列不同氮构型占主导的碳材

料并研究了其在储钠方面的差异。通过实验结果发

现，当吡咯氮占主导的碳材料作为钠离子电池负极

材料时，分别在 50 mA/g 和 2 000 mA/g 的电流密度

下容量可以达到 434.5 mA·h/g 和 146.7 mA·h/g。密

度泛函理论计算和电子轨道理论分别表明吡咯氮

具有更合适的吸附能和更大的层间距，二者协同使

该材料获得优异的电化学性能。Li 等[68]通过静电

纺丝技术合成了具有特定“蜂窝煤球状”的磷功能

化硬碳。当用作钠离子电池负极材料时，其表现出

393.4 mA·h/g 的高可逆容量，100 周循环后容量保

持率仍然高达 98.2%。根据第一性原理计算，获得

的磷掺杂硬碳负极的超高容量是由于掺杂磷后通过

在石墨层中形成 P=O 和 P―C 键来增强 Na+的吸

附。此外，计算结果表明 Fermi 能级附近电子密度

的增加主要是由 O 原子而不是 P 原子引起的。Wu

等[13]分别使用聚丙烯腈为碳源，H3PO4 为磷源通过

静电纺丝后热处理工艺成功合成了具有大孔结构的

磷掺杂硬碳纳米纤维。通过 X 射线光电子能谱分析

表明，掺杂的磷原子可以碳骨架中的原子结合，并

且大部分与碳原子连接形成 P―C 键。经计算获得

的 P 掺杂硬碳纳米纤维的大间距为 3.83 Å。当该样

品用作钠离子电池负极时，所制备的 P 掺杂硬碳纳

米纤维分别可以在 50 mA/g 和 2 A/g 的电流密度下

提供 288 mA·h/g 和 103 mA·h/g 的可逆容量。在    

50 mA/g 下循环 200 次后，容量保持率仍保持在

87.8%，表现出良好的循环稳定性。总结来说，P 掺

杂硬碳纳米纤维的这些优异电化学性能主要因于大

孔结构、大层间距和形成 P―C 键的协同作用。Wu

等[69]报道了 1 种通过直接碳化高含钾的椰子内果皮

的方法，获得了一类低成本的天然掺钾碳材料。由

于钾的含量极高(6 654 mg/kg)，使获得的硬碳结构层

间距更宽(0.4 nm)。由于电荷转移动力学和导电性能

的改善，钾掺杂的硬碳负极在钠离子电池中表现出良

好的电化学性能，初始可逆容量达到 314 mA·h/g，

200 周循环后容量为 289 mA·h/g，并展现出良好的

循环稳定性。此外，这项工作从自然环境友好的角

度出发，为杂原子掺杂碳材料的设计开辟了新途径。

事实证明，将阳离子掺入硬碳可以有效地调节石墨

层间距，可以改进钠离子电池的性能。Yu 等[32]通过

以自然富集钙离子的罗望子果实作为前驱体，提出了

1 种成本低宏量制备方法来制备钙离子掺入的硬碳

材料。凭借一步热解的方法使罗望子果实中自吸收且

分布良好的 Ca 离子成功掺杂，并作为缓冲层扩大了

硬碳材料的层间距。此外，通过优化煅烧温度更大程

度上保持原始的孔隙率。因此，富含钙的硬碳材料表

现出优化的循环性能，在 50 mA/g 的电流密度下容

量达到 326.7 mA·h/g，经过 250 次循环后容量保持率

仍为 89.40%，ICE 高达 70.39%。这项工作为应用生
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物质前体的超积累效应，生产具有离子自掺入和优化

层间距掺杂的硬碳材料提供了见解，有望推动其在大

规模、高性能钠离子电池中的应用。 

2.2.2  多重杂原子掺杂    除了单原子掺杂策略

外，不同功能的双杂原子掺杂是实现钠离子电池高

电化学性能的新途径。双重杂原子掺杂的协同作用

可以提高钠离子和电子在晶体结构中的本征转移特

性，从而加速反应动力学获得理想的钠离子存储性

能。人们已经研究了许多多重掺杂材料，包括碳纳

米片[72]、碳纳米纤维[73]、碳球[74]、纳米多孔碳[75]

碳多面体等[76]。由于 S/N 共掺杂的协同效应，材料

表现出比单掺杂材料更好的 Na+存储容量。N 掺杂

在碳表面可以诱导出更多的缺陷，而 S 掺杂增大了

层间距并起到活性中心的作用，因此，S/N 共掺杂

是一种潜在的同时发挥其优势的方法。Xu 等[74]通

过热解含有十二烷基苯磺酸(DBSA)的纤维素和聚

苯胺(PANI)制备了 N/S 共掺杂碳微球(NSC-SP)。

PANI 和 DBSA 的分解为最终产物提供了氮和硫元

素。N、S 双掺杂不仅产生了更多的面内缺陷和扩展

的碳层间，而且造成了碳微球的分层微米和纳米结

构。与未掺杂样品相比，N/S 共掺杂样品具有更高

的可逆容量和更好的倍率性能。为了研究杂原子引

入石墨层后对动力学的影响，Yang 等[72]用 H2S/Ar

混合气体处理富 N 碳纳米片，用混合气体均匀取代

N 制备富含硫元素的碳纳米片(S-N/C)。XPS 结果显

示 S 原子成功地掺杂到富 N 的碳纳米片中，并主要

取代吡咯 N 形成噻吩类结构，得到边缘弯曲状纳米

片，该结构的 S-N/C 具有较大的比表面积、拓宽的

层间距和丰富的孔道，这些特点都有利于 Na+的扩

散和储存。因此，S-N/C 在 10 A/g 的电流密度下可

逆容量为 110 mA·h/g，1 000 次循环后在 1 A/g 下的

可逆容量为 211 mA·h/g，没有明显的容量衰减。用

S 原子取代吡咯 N 可以形成致密的 C―S―C，防止

C―S 键的断裂和复合，提高了结构稳定性和循环寿

命。结合了 B 掺杂和 N 掺杂的优点，Wang 等[77]采

用将 NH4HB4O7·H2O 充分渗透到细菌纤维素薄膜

中，然后在氩气气氛中碳化的方法设计了一种三维

互连碳纳米纤维薄膜(BN-CNFS)。从实验表征数据

可以得到，当 B/N 共掺杂后，材料的石墨层的平均

层间距增大，结构变得更加无序。计算结果表明，

B、N 共掺碳的理论硼含量上限可达 12%(摩尔分

数)，表明 B、N 共掺材料比单一杂原子材料更稳定、

更容易制备。此外，共掺杂的 B、N 原子将形成一个

整体吸附 Na+的区域，提高了材料的 Na+吸附能力。

得益于上述优点，所制备的 BN-CNF 在钠离子存储

方面表现出了优异的电化学性能，100 mA/g 的电流

密度下循环 120 周后容量为 581 mA·h/g，在 10 A/g

的大电流密度下 1 000 次循环后，容量仍稳定在    

277 mA·h/g。An 等[78]通过溶剂热的方法制备 F/N 共

掺杂石墨烯纸(FNGP)作为钠离子电池负极材料。文

章指出 F 和 N 共掺杂在石墨烯骨架中，可以增加结

构缺陷和活性中心，同时增加了石墨层的层间距，

提高了 Na+的储存能力。此外，在溶剂热温度为

120 ℃时制备的FNGP中的半离子型C―F键显示出

增强的导电性和促进电极中的电子传输。 

简言之，非金属杂原子掺杂材料电化学性能的

提高可以归因于以下几个因素：1) 不同原子半径引

起的缺陷增多、畸变和层间距增大；2) 调整电子分

布导致 Na+吸附和电子电导增强；3) 杂原子产生额

外的活性中心和反应位点；4) 杂原子之间的协同

效应。双杂原子掺杂材料的性能已被证实优于单一

掺杂材料，类似地，三重杂原子掺杂电极材料有望

取得突破性进展。到目前为止，有关三重及以上掺

杂的研究尚不充分，储钠机理也需要进一步的研究

完善。 

2.3  表面工程物理化学性质调控 

根据表面功能化对碳材料结构的影响，经分类

总结后，将碳材料分为 3 大类：杂原子掺杂、官能

团嫁接和缺陷屏蔽。杂原子掺杂可以提高电化学反

应活性，官能团的嫁接可以促进扩散控制体过程和

表面限制电容过程。缺陷屏蔽可以在不牺牲可逆容

量的情况下进一步提高效率和循环稳定性。 

2.3.1  表面氧官能团功能化    氧官能团工程是调

整碳基材料表面化学和电化学性质的一种动态策

略。含氧基团是材料中最常见的基团(图 7)，因为其

既可以由碳前驱体、氧化环境引入，也可以与其他

掺杂元素共存。因此，最近进行了大量的实验和计

算研究，以阐明含氧官能团在 Na+储存过程中的作

用。Zhao 等[79]在排除层间距变化、外在缺陷、其他

杂原子(如 N、S)等干扰的情况下，系统地研究了有

序介孔碳表面有机基团的种类和含量及其对Na+存

储性能的影响，理论计算表明，与羧酸基团相比，

醌和羧酸酐基团具有 2 个构型稳定、导电性好、钠

吸附能力强的 C=O 键，对 Na+的储能有很大贡献。

非原位技术揭示了氧官能团的演化过程，表明即使

在长循环后，Na+与 C=O 仍有稳定的结合。优化后

的氧官能团提高了 Na+氧化还原反应动力学，提高

了表面电容贡献，比原始有序介孔碳的容量提高了 
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图 7  单掺杂碳中典型的氧位点和氧官能团[1] 

Fig. 7  Typical oxygen species and oxygen-functionalized groups in single doped carbon[1] 

 

64.7%。Xia 等[80]通过界面组装策略合成的具有集中

超微孔(约 0.5 nm)和含羰基(C=O)/羟基(O―H)的硬

碳纳米片，展现出高容量(318 mA·h/g，0.02 A/g)，

优异的倍率性能(145 mA·h/g，5.00 A/g)，以及大约

95%的可逆容量(1.00 V 以下)。更重要的是，提出

了一种有利于双电位平台快速电容式钠存储的新

的电荷模型。简言之，Na+从石墨层的脱嵌表现为

低电位平台区(0.01~0.10 V)，有助于稳定的嵌入容

量；Ghimbeu 等[81]用浓硝酸对纤维素硬碳进行改性，

使其表面基团含量增加 5 倍。采用程序升温脱附
质谱联用确定表面含氧官能团的性质和数量，然后

进行氧化学吸附，以活性表面积值表示碳边缺陷的

数量。随着热解温度的升高，催化剂的氧基团数量

和活性表面积减少，斜坡容量也逐渐降低。这些结

果也揭示了这种材料的储存机制，斜坡区主要归因

于 Na+与碳边缘缺陷的相互作用和在微孔中的吸

附，而平台区主要归因于 Na+在类石墨纳米片层中

的嵌入。同时，C=O 和 O―H 基团的表面脱钠过程

对应于高电位平台区(0.40~0.70 V)，有助于快速电

容存储。Xie 等[82]提出了一种简便的氧等离子体处

理策略来修饰硬碳的表面以稳定固体电解质界面。

通过这种方法，改性样品表现出良好的循环稳定性

和显著提高的倍率性能，并且在 50 mA/g 的电流密

度下，比容量从原始硬碳样品的 225 mA·h/g 显著提

高到 325 mA·h/g。通过对结果分析得到，性能得到

提升的原因在于电解质与表面氧官能团之间的相互

作用稳定了固体电解质界面，减少了电解质的持续

消耗。Sun 等[83]通过实验和密度泛函理论相结合的

研究，揭示了 ICE 与氧基团之间的相关性，由此得

出结论，氧基团的吸附能过负不利于脱钠过程，从

而增加不可逆性的容量。因而，并不是所有的含氧

官能团都能引起类似的电化学性能改善。Na+和氧基

团之间合适的吸附能是有效的提升材料的储钠性能

的影响因素之一。Sun 等[84]利用 CO2辅助球磨的方

法将纤维素硬碳中氧的含量提高到 19.33%(摩尔分

数)，通过针对性的引入特定氧官能团(实现碳骨架

中 20.12%羧基的精确掺杂)从而增强可逆的 Na+吸

附过程。结合实验和理论计算得到，羧基不仅通过

适当的静电相互作用作为 Na+电容吸附的活性中

心，而且通过在预吸附 Na+的碳层之间诱导排斥力

来逐渐扩大层间距，从而促进扩散控制的 Na+插入

过程。为了阐明羧基官能团对协同促进扩散控制和

表面电容过程的影响，使用不同含氧基团修饰的碳

表面的经典团簇模型进行了密度泛函理论计算，计

算了 Na 在这些碳表面上的吸附构型和吸附能量。

计算结果表明，当 Na 在碳表面的吸附能低于 Na 结

合能时，Na 原子倾向于以金属键结合，同时，过负

的吸附能可能引起不可逆吸附从而导致不可逆容

量。钠在未修饰石墨烯表面、羟基(―OH)和环氧基

(C―O―C)上的吸附能均低于金属结合能，表明这 3

种模型都不能增强钠的吸附；同时，醌(C=O)基团

的吸附能(−243 kJ/mol)高于上限，这需要较高的氧

化还原电位进行脱附，因此被认为是不可逆吸附。

相比之下，醚基(C―O―C)、羰基(C=O)或羧基

(COOH)的吸附能介于低限和高限之间，对应于可逆

吸附。尤其是羧基上的 Na 吸附能比醚基和羰基上

的负值更大，说明羧基具有更强的 Na+捕获能力。

具体地说，碳―含氧官能团与钠之间的氧化还原反
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应可表示为： 

―C=O Na e   ―C―O―Na 
关于含氧官能团对 Na+储存的影响，人们提出

了不同的解释，争议主要是不同的碳前体和处理程

序，以及各种含氧官能团的共存所导致。因此，为

了准确揭示含氧官能团在 Na+储存过程中的作用，

对碳骨架中特定含氧官能团进行精确掺杂是非常必

要的。 

2.3.2  包覆/复合    硬碳材料存在 ICE 低和前驱

体碳产率低的问题，导致其成本高从而限制其商

业化应用。提升其 ICE 的方法之一就是减少电极

界面缺陷从而减少副反应和电解液的分解。电极

和电解液之间的界面接触可以通过表面工程策略

来调节，如表面涂覆或将纳米结构材料与导电材

料(特别是研究最多的碳质材料)相结合。常用改进

策略有 Al2O3
[84]、AlF3

[85]、SnO2
[87]和 SnSSnS2

[88]

等无机分子包覆和碳复合[89]。Lin 等[90]用 Al2O3 纳

米团簇包覆使硬碳表面缺陷减少，这是解决这些问

题的一种有效而简单的方法。以三维多孔石墨烯块

体(PGM)为模型材料，在石墨烯缺陷上生长了约     

1 nm 的 Al2O3 纳米团簇。实验结果表明，包覆的

Al2O3 纳米团簇可以抑制电解质中盐的分解，形成了

薄而均匀的固体电解质界面。此外，Al2O3 纳米团簇

还可以减少了 HF 对 SEI 的有害刻蚀，提高其稳定

性。因此，引入 Al2O3 纳米团簇后，PGM 的 ICE、

循环稳定性和倍率性能都有了很大的提高。与报道

的大比表面积碳材料相比，拥有更高的 ICE(70.2%)

和容量保持率(0.5 A/g 循环 500 次后容量保持率为

82.9%)。Li 等[91]以蔗糖为原料合成了单分散碳球，

并研究了碳化温度对其微观结构和电化学性能的影

响。通过甲苯热解在 HCS 表面涂覆一层软碳，使

HCS 的 ICE 提高到 83%。He 等[92]开发了一种在独

立硬碳电极上涂覆软碳涂层的策略，这种涂层极大

地阻碍了硬碳表面缺陷和含氧基团的形成。电化学

结果表明，涂有软碳的硬碳电极具有 94.1%的超高

ICE 和较长的循环性能(在 20 mA/g 电流密度下 100

次循环后容量保持率为 99%)，在钠离子电池实际应

用中显示出很大的潜力。 

碳复合纳米活性材料可以提供多方面的优点：

1) 纳米结构可以缩短离子扩散路径；2) 电子导电

碳层可以促进电子和离子对活性材料的传导和迁

移；3) 碳层可以减少电极和电解质之间的直接接

触，防止电极电解质界面之间的副反应。这些优点

将改善反应动力学，从而影响 SEI 膜的形成，提高

离子嵌入/脱出的可逆性。硬碳和软碳之间的协同作

用导致了优异的性能，这是因为软碳一方面可以堵

塞硬碳中的一些开孔，另一方面，也可以减少硬碳

的表面缺陷和比表面积，从而抑制固体电解质界面

的形成，获得稳定的循环性能和高的可逆容量。 

2.4  预钠化 

预钠化是一种提高钠离子电池硬碳负极 ICE 的

有效策略，可以有效地解决 ICE 低以及循环稳定性

差等问题，然而电化学和化学预钠化法工艺较为繁

琐且耗时长，而且无法抑制电解液在碳表面的分解

副反应，不利于提升 Na+电池的长循环稳定性，因

此提供简单有效的预钠化策略是研究的重点之一。

Zheng 等[93]选择了具有高倍率、低首效的还原氧化

石墨烯(rGO)作为模型碳材料，萘钠(NaNt)作为预

钠化剂，在 10 s 以内实现了 rGO 的快速预钠化，使

ICE 从 78.0%提升至 96.8%。在预钠化过程中形成了

稳定的人工 SEI，从而有效避免了电解液的持续分

解和 Na+不可逆消耗。经过预钠化后的 rGO 作为钠

离子电池负极材料时展现出了优异的储钠容量    

(5 A/g的大电流下比容量达到约 200 mA·h/g)和循环

稳定性(0.5 A/g 电流密度下 1 000 次循环后容量保持

率达 68.4%)。这对硬碳材料的预钠化有重要的指导

意义。 

3  展望 

硬碳材料功能化设计一直是研究的重点，针对

不同 Na+存储形式可以细化为：1) 扩大石墨的层间

距以允许大半径的 Na+插入；2) 优化孔网络以便于

Na+的运输或储存；3) 将杂原子或缺陷引入碳晶格

以诱导电容吸附或反应；4) 构建良好的 3D 缩短离

子/电子传输长度的碳形态或骨架；5) 表面工程优

化其物理化学性质；6) 通过预钠化提高材料的 ICE，

减少首周容量损失。可以采用以下的功能化设计来

有效的提升材料的电化学性能：1) 通过杂原子掺杂

和高升温速率等方法来扩宽层间距，提升硬碳材料

的平台容量；2) 采用 S、P、B、N、F 掺杂或共掺

杂碳以及本体五元环、七元环等本征缺陷来有效提

升材料的电容吸附或反应，提升硬碳材料的斜坡容

量及倍率性能；3) 通过设计材料的微观结构(如 3D

碳纳米片和碳球)、构建合适的孔结构(闭孔、超微

孔和隧道型大孔结构)以及表面氧功能团化来提升

Na+的运输或储存，以此提高硬碳材料的容量及倍率

性能；4) 采用低升温速率、包覆和预钠化等手段来

减少缺陷提高材料首效。然而，这些多尺度结构通
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常在碳材料中呈现出高度依赖和相互作用的关系，并

共同影响钠的储存行为。结合各种手段的优势，通过

合理组合，开发多尺度结构的硬碳负极，对实现 Na+

的高性能存储方面仍有很大的提升空间。 

对于硬碳材料功能化设计势必也会对电解液造

成一定的影响。电池在放电过程中负极表面形成的

固体电解质界面(SEI)对金属离子在界面上的传输、

稳定电极的完整性起着重要作用，影响最终的电池

性能[9498]。SEI 形成机制中涉及到复杂的化学或电

化学反应，目前大量研究致力于了解 SEI 的形成、

组分、结构和演变过程[99]。研究表明，SEI 的形成

受到离子在电解液中的溶剂化配位行为以及电极表

面的特性吸附共同影响。特异性吸附控制了界面的

初始结构与化学成分。且特异性吸附行为与电极/

电解质间相互作用密切相关。因此，研究 SEI 形成

机制时应考虑电极结构对其的影响。尽管电解质的

性质很大程度上决定了 SEI 的形成与组分，但电极

作为 SEI 的生长载体，不可避免地对 SEI 的组分分

布和结构产生影响。例如，电极材料的微观结构(如

缺陷和孔结构)会对电解液组分的分解以及离子的

脱溶剂化等行为产生影响。目前大部分研究集中在

调控电解质成分(如溶剂、盐和添加剂)以获得稳定

的 SEI 结构，电极结构的影响大多被忽略。总结并

强调电极对 SEI 的影响对进一步了解界面化学至关

重要。Li 等[100]强调了电极对 SEI 的关键影响和电

解质还原的关键催化作用。探索总结出含氧基团和

杂原子掺杂缺陷等缺陷构型是促进电解质催化还原

的直接因素。而孔结构作为间接影响因素，可以通

过控制初始吸附行为和的离子脱溶剂化来调节 SEI

的性能。这些不同的因素决定了 SEI 物理化学性质。

另外，电极材料的结构工程和表面重构可以有效地

控制电解液还原的催化效应。为了更好地建立稳定

合理的 SEI，提出了未来可深入开展研究的方向：

1) 由于电极材料受多种复杂因素共同影响，需要通

过单一因素的精确调控，了解单一因素对催化电解

液还原的影响；2) 设计合理的电极，从而控制催化

电解质还原路径，形成理想的 SEI 结构；3) 揭示电

极结构/组成与催化电解液还原和SEI形成的具体关

系及内在原因；4) 提出合理、准确的测量标准或参

数来表示电解质还原的催化效果，并且通过合理的

测试手段与先进表征技术研究电极与界面分解反应

的关系；5) 通过控制电极的结构和组成，实现对目

标电解液组分的选择性催化还原，实现 SEI 的人工

调控。可以考虑通过先进的表征技术、理论计算和

数学模拟等手段的结合，来定量研究电极结构、组

成和界面性质之间的关系；6) 了解电解液的催化还

原过程中可能伴随的产气和安全性问题，在此基础

上，启发催化电解液还原的调控措施，以利于构建

稳定的界面性质，提高电池的热稳定性。该工作对研

究电极对电解液的催化作用提供了很好的指导作用。 

目前为止，研究人员只对少数几种掺杂元素进

行了仔细的研究，仍有许多掺杂元素值得在钠离子

电池中进一步探索。目前对电化学过程中杂原子掺

杂的了解还不够充分。需要进行原位表征，以观察

电荷储存过程中掺杂碳的表面和微晶结构的变化。

此外，杂原子可以为 Na+的存储引入额外的活性位

点，因此实现高含量的杂原子掺杂就变得尤为重要。

硬碳表面官能化导致物理和化学性质的改变直接增

加了表面限制的电容反应，而由表面官能化引起的

反应活性的提高和微观结构的变化也会促进扩散控

制的体相过程。功能基团的掺杂通常在相对较高的

温度下进行热处理，因此单独研究表面化学或体相

结构对碳的 Na+存储的影响仍然是一个相当大的挑

战。协调优化碳的表面功能化和微观结构，以改善

碳的表面和体电荷存储过程。表面缺陷(内部缺陷和

外部缺陷)为电荷储存提供了活性中心，并引起不可

逆反应，因此如何在不牺牲缺陷带来的额外电荷储

存能力的前提下使副反应最小化是一个关键问题。

关于缺陷引起副反应的研究很少，导致严重电解质

反应的具体缺陷类型仍不清楚。因此，应重视缺陷

引起的副反应的表征和分析和保护缺陷是一种可行

的方法，可以在不降低总体容量的情况下将副反应

降至最低。采用功能化设计的思路可以为未来钠离

子电池硬碳负极的商业化应用提供强有力的理论基

础和技术支撑，并可以明显的推动其工业化进程。 
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