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无纺布结构柔性硅基负极原位制备及电化学性能 
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摘  要：针对硅材料嵌脱锂过程中体积膨胀容易导致负极材料粉化和与集流体脱落而使电池容量快速衰减、导电性差等问题，

以自制的纳米硅为主要材料，采用静电纺丝的方法原位制备了具有无纺布结构的柔性硅基负极，对其物性与结构形貌和电化学

性能进行了系统研究。结果表明：所制备的无纺布结构的硅基负极具有非常好的柔性，聚乙烯吡咯烷酮裂解后的碳主要以无定

形碳的形式存在，Si/C 复合的硅基负极纤维膜具有高的比表面积并存在大量介孔结构。在 0.1 A/g 充放电电流密度下，首圈放

电容量可以达到 2 086.7 mA·h/g，初始 Coulombic 效率高达 81.1%，放电容量经过 100 圈循环后仍能维持在 500 mA·h/g 以上。 
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In-situ Preparation and Electrochemical Properties of Non-woven Flexible Silicon Anode 
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(1. School of Mechanical Engineering, Ningxia University, Yinchuan 750021, China;  

2. Ningxia Key Laboratory of Photovoltaic Materials, Yinchuan 750021, China) 

 

Abstract: Silicon anode materials pulverization and deciduation from the collector can lead to the battery capacity fast attenuation 
and low conductivity due to the volume expansion of silicon during the lithiation/delithiation process. We prepared a kind of 
non-woven flexible silicon-based anode by an in-situ electrospinning method with nanosilicon self-controlled, and investigated the 
morphology, structure and electrochemical performance. The results show that the prepared non-woven silicon-based anode has a 
superior flexibility, and carbon after polyvinyl pyrrolidone cracking mainly exists in the form of amorphous carbon. The Si/C 
composite silicon-based anode fiber film has a high specific surface area and a structure with massive mesopores, and the first-cycle 
discharge capacity can reach 2 086.7 mA·h/g at a charge-discharge current density of 0.1 A/g, the initial Coulomb efficiency is 81.1%, 
and the discharge capacity can still maintain > 500 mA·h/g after 100 cycles. 
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近几年随着各类电子设备的大量应用以及储能

电站的建设，特别是新能源电动汽车的快速发展，

对高能量密度和长循环寿命锂离子电池的需求提出

了更高的要求[1]。目前商业化的石墨负极作为锂离

子电池中重要的组成部分，由于其较低的理论容量

难以满足对高容量锂离子电池的日益增长的需求，

硅材料以已知的最高理论比容量 4 200 mA·h/g 成为

最具潜力的锂电池负极材料，成为各国锂电池行业

研究人员关注和研究的热点[2–4]。虽然，硅作为锂离

子电池负极材料可以获得较高的嵌锂容量，但是存

在两个比较关键的问题制约了其商业化应用：一方面

其导电性欠佳 (石墨电子导电率为 1～104 S·cm–1，而

硅材料的电子导电率为 10–4～10–3 S·cm–1)[5–6]；另一

方面，硅在锂离子插入/脱出过程存在严重的体积
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膨胀收缩问题，体积变化率最高达到 300%～400%，

导致硅粉化和固体电解质膜重复生长(SEI 膜)[7]。

针对这些问题，目前比较主流的做法有，使硅纳

米化[8–10]，或者是以硅为基体进行不同结构的构

筑等[11–21]。 

通过对硅颗粒进行碳包覆后形成核壳结构的

Si/C 复合硅基负极，硅颗粒外层碳壳的存在不仅提

高了硅基负极的电导率，部分抑制硅核在嵌脱锂离

子过程中的体积膨胀，而且还阻止了硅颗粒与电

解液的直接接触，防止了因 SEI 膜的过量生长而

大量消耗锂离子，造成不可逆容量的增加[22]。核

壳型结构的 Si/C 复合硅基负极材料可以使用多种

类型的碳源前驱体，通过多种方法进行构筑[22–27]。

所以，核壳型结构的构筑方法受到研究者的广泛

关注。Shen 等[22]使用聚丙烯腈(PAN)为碳源的前驱

体，采用乳液聚合的方法制得具有核壳结构的 Si/C

复合硅基负极。经过电化学性能测试表明，以聚丙

烯腈对纳米硅颗粒进行包覆后经过高温热解形成

的这种核壳结构 Si/C 负极经过 20 圈循环后，其容

量仍可以达到初始容量的 50%左右，说明，使用聚

丙烯腈对纳米硅的表面处理对硅基负极容量的的

衰减有一定的抑制作用。采用同样的实验工艺，

Hwa 等[24]将前驱体聚丙烯腈换成聚乙烯醇(PVA)

作为碳源，硅纳米颗粒经过包覆后得到的 Si/C 核

壳结构的复合硅基负极材料的碳层厚度在 5～

10 nm 之间，展示出了优异的循环稳定性，同时也

表明，选用不同的高分子聚合作为碳源所得到的

Si/C 核壳结构硅基负极的电化学性能也有较大的

区别。在以上研究的基础上，Wang 等[25]采用球磨

的方式，以柠檬酸为碳源前驱体，非晶硅颗粒为核

芯，制备了具有两层壳层结构 Si@SiOx@C 复合硅

基负极材料。该材料表现出优异电化学性能的同

时，外层的炭层对硅嵌脱锂过程中的体积膨胀也具

有一定的缓冲作用，从而进一步地提高了嵌锂容量

保持率。Ji 等[28]采取静电纺丝技术，以 PAN 和左

旋聚乳酸(PLLA)为主要碳源前驱体，在没有添加

粘结剂和导电剂的情况下，制得可用于锂离子电池

负极的 Si/C 复合纤维材料。电化学性能测试结果

表明，此种材料展示出了较优异的电化学性能，特

别是在 200 mA/g 的高电流密度下，首次放电容量

高达 1 100 mA·h/g。 

本工作以自行搭建的静电纺丝系统为纺丝设

备，使用聚乙烯吡咯烷酮(PVP)与纳米硅的混合溶

液为纺丝液进行无纺布结构的硅基负极结构材料

构筑，经过干燥、预氧化成型和高温碳化处理等步

骤制备出了没有粘结剂和集流体的负极极片并对其

进行物性研究和电化学性能分析。经过分析发现，

所制备的Si/C复合负极纤维膜具有无纺布结构和很

好地柔性，并存在大量介孔结构与具备高的比表面

积，这为锂离子与电子的迁移和电荷交换提供了有

利条件，电话化学测试结果表现出较优异的电化学

性能，展示出了具备高性能锂离子电池负极的潜能。 

1  实验 

1.1  原料及纺丝液制备 

纳米硅为自制 (D90＜70 nm)，硅含量大于

99.99%。PVP 购自上海麦克林生化科技有限公司，

医药级。无水乙醇购自国药集团化学试剂有限公

司，纯度大于 99.5%。商用 LiPF6 锂离子电池用电

解液，购自宁波杉杉新材料科技有限公司。去离子

水为自制。 

纺丝液制备过程为：首先，称取 0.3 g 自制的纳

米硅，在纳米硅粉中加入 0.05 mol/L 浓度的氢氟酸

溶液，磁力搅拌 30 min 后，用去离子水清洗、离心、

真空干燥，然后进行研磨和过筛后得到实验用的纳

米硅粉备用。将酸洗后的纳米硅粉投入到 15 mL 无

水乙醇和 5 mL 去离子水的混合溶液中，使用超声

分散仪强力分散 2 h 后，称取 2.4 g PVP 粉末加入到

纳米硅混合溶液中，以 30 ℃恒温水浴的方式磁力搅

拌 12 h，待 PVP 完全溶解并与纳米硅混合均匀制得

Si/PVP 前驱体溶液作为纺丝液。 

1.2  纺丝示意流程及 Si/C 硅基负极的制备过程 

纺丝液在注射泵的作用下进行纺丝液的连续

供给，喷嘴与收集板之间因高压电源的存在形成

高压，纺丝液在高压作用下形成纤维并完成纺丝

过程。纺丝前使用一个 5 mL 容积的注射器抽取适

量 Si/PVP 前驱体混合溶液，并固定在注射泵上。

打开高压电源和注射泵进行纺丝参数设置，将高

压电源输出电压调节为 12 kV，纺丝液进给速度设

定为 3 μL/min，调整喷嘴与收集板间的距离为

10 cm，对纺丝系统开机进行纺丝预热 30 min 后

待纺丝过程稳定后进行纺丝物的收集，获得

Si/PVP 纤维膜。 

纺丝完成以后，首先将 Si/PVP 纤维膜在 60 ℃

真空干燥 12 h。然后，在空气环境中，以 1 ℃/min

的升温速率缓慢将温度升高至 280 ℃，保持恒温进

行预氧化处理 1 h，冷却至室温。将预氧化处理后的

纤维膜在氩气氛围下，以 800 ℃碳化处理 30 min 获
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得 Si/C 复合的硅基负极纤维膜。 

1.3  材料表征 

使用热重 (TG)分析方法来检测 Si/PVP 纤

维膜碳化过程中质量变化情况，温度范围是室

温～1 000 ℃，升温速度为 0.1—200 ℃/min。采用 X

射线衍射仪(XRD，SmartLab)表征材料的物相结构，

辐射源为 Gu 靶 Kα射线，管电压为 30 kV，管电流

为 20 mA，λ=1.540 5 Å，扫描角度范围 2θ=5°–85°，

步速为 0.02 (°)/min。使用高性能比表面积分析仪

(ASAP 2460，美国产)测试材料在液氮温度下的氮气

吸附/脱附等温线，并计算出材料的比表面积，孔径

分布，总孔容积等参数。利用激光 Raman 光谱仪

(DXR，美国产)来分析材料的碳包覆层石墨化程度。

微观形貌使用 Hitachi Regulus8100 冷场发射扫描电

镜进行了观察。 

1.4  电化学实验 

实验中使用极片冲裁机从碳化后的Si/C复合的

硅基负极纤维膜上直接冲裁出了14 cm的圆形极片作

为负极。在充满高纯氩气气氛手套箱中装配 CR2032

型扣式半电池，对电极为金属锂片，隔膜型号为 

Celgard 2400，直径为 18 mm，装配过程中添加适量

的 1 mol/L 的 LiPF6/EC-EMC- DMC (体积比 1:1:1)

电解液。电池静置 48 h 后，使用电池测试系统

(LAND CTR2001A)对组装电池在设定电流密度下

进行恒流充放电、循环和倍率性能测试，电压范围

为 0.0～3.0 V。循环伏安和阻抗实验在电化学工作

站(CHI660E)上进行，电位扫描范围为 0.01～1.50 V 

(vs.Li/Li+)，扫描速率为 0.2 mV/s。 

2  结果与讨论 

2.1  物性分析 

图 1 给出了 Si/PVP 纤维膜在预氧化和碳化过

程中随着温度的变化其外观形貌的变化情况。由

图 1 可以看出，纤维膜的厚度均匀性比较好，从外

观来看，特别是在没有进行预氧化前与日常使用的

布匹比较相似。图 1a 为纺丝后经过真空干燥的

Si/PVP 纤维膜，颜色呈金灰色，表面褶皱比较严

重，但是经过 280 ℃高温预氧化后，表面的褶皱基

本上消除。从预氧化后的纤维膜图 1b 可以看出，

表面变得非常平整，并且颜色也有金灰色变成了棕

褐色，说明在预氧化处理过程中纤维在高温的作用

下发生了一定的形状和性状改变。图 1c 为碳化后

的纤维膜，对比图 1b 可以看出，纤维膜的表面没

有发生大的变化，还保持比较好的平面度，说明预

氧化的定型作用还是非常有效的，但是颜色由棕褐

色变成了黑色，说明 Si/PVP 纤维膜发生了碳化。

从图 1d 左上角的插图可以看出，由碳化后的纤维

膜冲裁所得的圆形极片具有很好的柔性，用镊子夹

起后可以如纸片一样反复张合。从图 1 还可以看

出，整片的纤维膜可以进行 180°的折叠，说明所制

备的 Si/C 复合的硅基负极纤维膜具备作为柔性电

极的可能。 
 

 
 

(a) Original nanofiber film,  after pre-oxidized at 280 ℃ of (b), (c) 

carbonized composite film of Si/PVP, working electrode with diameter 14 

mm punched from the carbonized film of (d) 
 

图 1  不同温度下的静电纺丝纤维膜照片 
Fig. 1  Photos of Si/PVP electrospinning fiber films at 

different stages 
 

图 2a 为碳化后的 Si/C 纤维膜的 XRD 谱，在

28.8°，48.4°，56.3°，70.2°和 78.4°处的 5 个衍射

峰分别对应硅(111)、(220)、(311)、(400)和(331)

晶面[29–30]。从衍射峰的强度看，硅保持了较好的

晶体结构，没有发现碳的明显衍射峰，不过在

20°～27°之间有 1 个比较宽的衍射峰，对应碳的

衍射角，衍射峰的强度不强，说明材料中碳的存

在主要是以无定形碳为主，这主要是因为本实验

中 PVP 的最高碳化温度不足以使其晶体化[31]。

为了进一步地说明 PVP 完全碳化，实验中对 PVP

粉末材料和静电纺丝的 Si/PVP 纤维膜进行了热

重试验，对二者的热重试验结果进行了对比分

析，实验结果如图 2b 所示。从图 2b 可以看出，

PVP 粉末与 Si/PVP 纤维膜的热重曲线基本一致，

说明整个热重过程主要是 PVP 发生了裂解导致

质量减少，Si 在实验过程中质量基本不发生变

化。从图 2b 可以进一步地看出，在 100 ℃以内

两种材料的质量约减少了 19%，这主要是材料中

水分和其他溶剂的蒸发，在 100 ℃到 380 ℃之间，

两种材料的质量基本没有发生变化，说明在这一
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温度区间 PVP 的化学性质比较稳定，当超过

380 ℃后两种材料的质量急剧减少，并且在很短

的温度范围内又恢复到了稳定状态，质量的减少

变的非常缓慢，超过 800 ℃后两种材料的质量基

本不再发生变化，也即到 480 ℃时 PVP 的裂解过

程基本结束，说明本实验中 PVP 完全碳化为无定

形碳。 

 

 
(a) 

 
(b) 

图 2  Si/C 硅基负极材料的 XRD 谱(a)和 Si/PVP 纤维膜的

TGA 曲线(b) 
Fig. 2  XRD pattern of Si/C (a) and TGA curves of Si/PVP (b) 

 
为了更进一步地分析碳化后的 Si/PVP纤维膜

的石墨化程度，对碳化后的 Si/C 复合的硅基负极

纤维膜进行了 Raman 光谱试验，结果如图 3 所示。

图 3 中在 1 370 cm–1 和 1 587 cm–1 有 2 个吸收峰分

别对应的是无定型碳材料的 GC，分别属于 PVP

裂解后所生成无定型碳的无序 D 带和石墨 G 带。

其中，D 峰对应于对称六边形石墨晶格的破坏情

况，G峰对应的是C—C键的对称拉伸振动情况[32]。

Si/PVP纤维膜碳化后的石墨化程度与 ID/IG值的大

小有关，ID/IG 值越大石墨化程度越高，经过计算，

此种材料的 ID/IG 值为 0.83，说明 PVP 裂解的碳主

要以无定形碳为主，或者是即使部分石墨化但也

存在大量的石墨晶格的破坏，并且无定形碳以短

程有序为主，石墨以长程有序为主，作为电极材

料具有更好的导电性[33]。图 3 中除了 D 峰和 G 峰

之外，在位于 516 cm–1 还有 1 个较强的吸收峰，

这一较强的吸收峰主要来源于晶体 Si 的 Si—Si 键

拉伸模式的光学声子吸收[34]。Raman 光谱测试结

果的碳主要以无定形碳为主并且硅具有较好的晶

体结构与图 2 中 Si/C 硅基负极材料的 XRD 谱的

结果一致。 
 

 
 

图 3  Si/C 复合的硅基负极纤维膜的 Raman 光谱 
Fig. 3  Raman spectra of Si/C fiber film composites 

 
为了进一步地分析 Si/PVP纤维膜经过预氧化

定型和碳化的内部微观结构特点，使用高性能比

表面积分析仪对碳化后的 Si/C 复合的硅基负极纤

维膜进行了比表面积(SSA)和孔径分布测试，实验

结果如图 4 所示。图 4a 给出了 Si/C 复合的硅基负

极纤维膜材料的 N2 吸附-脱附等温曲线。依据国

际纯粹与应用化学联合会(IUPAC)规定的分类来

看，这条等温曲线为典型的 IV 型等温线，含有Ⅲ

型(即 H3 型)滞后环。图 4a 中相对压力下的回滞

曲线反映出材料中有大量介孔的存在，经过分析

其比表面积为 171.8 m2/g，由材料中存在大量介孔

和相对较高的比表面积这两个结构特点，说明所

制备的 Si/C 复合的硅基负极纤维膜因高的比表面

积可以比较容易地与电解液充分的接触，大量介

孔的存在可以更容易地促进锂离子与电子间电荷

的传输与交换，进而提升电极材料的电化学性能。

另一方面，较多介孔的存在可以为充放电过程中

提供更多的电荷交换的活性位点，以及多孔结构

可以缓冲和为纳米硅在脱嵌锂过程中的体积膨胀

提供一定的空间[35]。孔径分布如图 4b 所示，测试

结果表面材料的平均孔径为 3.22 nm，说明此种纤

维膜具有较好的致密性，作为负极材料可以有利

于提高单位体积的比容量，作为高比容量锂离子

电池负极材料成为可能。 
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(b) 

图 4  Si/C 硅基负极材料的(a)吸附–脱附等温曲线与对应的

(b)孔径分布 
Fig. 4  Adsorption–desorption isotherms curves (a) and 

corresponding to (b) pore size distribution map of 
Si/PVP 

图 5为静电纺丝后得到的Si/PVP纤维膜和碳化

后的 Si/C 复合硅基负极纤维膜的 SEM 照片与 TEM

图。图 5a 为 Si/PVP 纤维膜的表面 SEM 照片。由

图 5a 可以清楚的看出，纤维成无序化堆积并且表面

比较平整，类似于无纺布结构，并且从图 5b 其侧面

SEM 照片可以看出，纤维堆积方式为层次分明的层

状结构。图 5c 为经过 800 ℃高温碳化后纤维膜的

SEM 照片，可以看出，表面无序化堆积方式的无纺

布结构与图 5a 一致，堆积结构没有发生太大改变，

但是纤维的外形发生了比较大变化，图 5a 中原本相

对光滑的纤维外观出现了比较多的珠状结构，原因

是在碳化过程中纳米硅的物性和结构没有发生变

化，纳米硅的形状保持与 PVP 的裂解形成的碳层共

同作用的结果。为了进一步说明纤维上珠状结构出

现的这一原因，对纤维放大，如图 5d 所示，白色框

内可以明显看到纳米硅颗粒，这一原因由纤维的

TEM 照片也可以进一步的证实。如图 5e 所示，白

色圆圈内的纳米硅颗粒在靠近纤维边缘处仅有薄薄

一层碳壳包覆，纳米硅由突出壳层的趋势从而形成

纤维上的珠状结构使原本相对光滑的 Si/PVP 纤维

变成了具有珠状结构的 Si/C 纤维。通过以上分析，

利用静电纺丝技术，使用自制的纳米硅成功的制备

了具有无纺布结构的 Si/PVP 纤维膜，其经过预氧化

定型和高温碳化后获得了具有碳层包覆纳米硅结构

纤维的 Si/C 复合硅基负极纤维膜，并且这种纤维膜

继承了无纺布结构。 

 

 
(a) Surface of Si/PVP fiber film (b) Cross section of Si/PVP fiber film (c) Surface of Si/PVP after carboned 

 

 
(d) Amplified surface of Si/PVP after carboned (e) TEM of fiber of Si/PVP carboned 

 

图 5  静电纺丝纤维膜不同截面的 SEM 照片和 TEM 照片 
Fig. 5  SEM and TEM images of electrospinning fibers film 
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2.2  电化学性能分析 

图 6 为无纺布结构 Si/C 复合硅基负极纤维膜

的循环伏安和恒流充放电测试曲线。由图 6a Si/C

复合硅基负极纤维膜的前 3 圈循环伏安(CV)曲

线可以看出，所有的氧化还原峰与 Si 的嵌脱锂

电位一一对应。在第 1圈循环曲线还原过程 0.52 V

电位附近出现 1 个比较宽的还原峰(放电)，这一还

原过程主要对应着电解质的分解和固体电解质界

面(SEI)膜的形成[36–38]。第 1 圈循环曲线的氧化段

在接近 0.6 V 电位有 1 个比较弱的氧化峰，对应的

是硅锂化合物的脱锂过程[39]，说明脱锂反应不是

很活跃，这与图 6b 首圈 Coulomb 效率相对较低的

结果一致。第 2 圈和第 3 圈循环曲线的还原过程

中，在 0.52 V 电位附近没有发现明显的还原峰，

说明在这两圈循环过程中没有或很少生成 SEI膜，

证明第 1 圈生成的 SEI 膜具有较好地稳定性，结

合图 5 中纤维的结构，说明纳米硅较好地被碳层

所包覆。并且，从整体来看，前 3 圈的循环曲线

具有很好的相似性，说明所制备的无纺布结构

Si/C 复合硅基负极纤维膜具有比较出色的充放电

循环可逆性。 
 

 
(a) 

 
(b) 

图 6  Si/C 纤维膜负极的(a) CV 曲线和(b)充放电曲线 
Fig. 6  (a) CV curves and (b) capacity of Si/C film anodes 

由图 6b 无纺布结构 Si/C 复合硅基负极纤维

膜的前 3 圈充放电曲线可以看出，前 3 圈的放电

容量分别为 2 086.7 mA·h/g、1 710 mA·h/g、

1 676.8 mA·h/g，并且其初始 Coulomb 效率高达

81.1%，说明静电纺丝技术所构筑的 Si/C 核壳结构

可以较好地改善材料的嵌锂容量及其循环可逆性。

此外，在第 1 次放电曲线中存在 2 个电压平台，在

0.5 V 以上的电压平台对应 SEI 膜的形成过程，与图

6a 中的结果基本一致，从第 2 次放电开始，电压平

台基本在 0.2 V 以下，说明无纺布结构 Si/C 复合硅

基负极纤维膜具有较低的嵌锂电位。 

图 7a 为无纺布结构 Si/C 复合硅基负极纤维膜

的倍率性能，分别以电流密度 100、200、500 mA/g

和 1 000 mA/g，最后又恢复到 100 mA/g，每一个电

流密度下充放电 10 次进行倍率性能测试，由图

7a 中测试结果可以看出，即使在 1 000 mA/g 电流

密度下此种材料仍具有 420 mA·h/g 以上的容量，

每一充放电电流密度下的 Coulomb 效率非常稳

定，基本保持在 97%以上，说明该材料在不同的

充放电密度下都具有较稳定的循环性能。对倍率

性能结果进一步地分析可以发现，当电流密度重

新恢复到 100 mA/g 时，放电比容量由初始的

1 626.5 mA·h/g 下降到 1 274.6 mA·h/g，容量衰减了

接近 22%，究其原因，可能是有个别纳米硅颗粒有

少部分表面未被碳层完全包覆所造成，这与图

5e TEM 所显示的部分纳米硅碳层厚度比较薄的情

况相一致。图 7b 给出了无纺布结构 Si/C 复合硅基

负极纤维膜 100 次的循环曲线。可以看出，材料的

初始放电容量为 2 086.7 mA·h/g，第 2 次放电容量

为 1 710 mA·h/g，Coulomb 效率为 81.1%，前 30 圈

的容量衰减速度最快，结合 Si/C 复合硅基负极纤维

膜的 SEM 照片和 TEM 照片进一步地说明，部分纤

维膜中的纳米硅存在碳层厚度比较薄，或者是部分

纳米硅存在裸露现象，这 2 种情况都会容易导致纳

米硅与电解液的直接接触而致使 SEI 膜的重复再

生；过了 40 圈后容量衰减的速度有所放缓，这一

变化进一步地说明，此种结构的 Si/C 复合硅基负

极纤维膜虽然可能存在部分纳米硅颗粒碳层较薄

或者是部分裸露的现象，但是数量并不多且经过一

定的循环后趋于循环稳定状态。由循环 100 圈后容

量仍能维持在 500 mA·h/g 以上，可以推断材料中大

部分硅颗粒还是被碳层较好地包覆。另外，由循环过

程的 Coulomb 效率可以看出，虽然材料的容量经过

100 圈循环后有较大幅度的衰减，但是整个循环过程
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中 Coulomb 效率保持非常稳定，大多在 98%以上。 

 

 
(a) 

 
(b) 

 

图 7  Si/C 纤维膜负极的(a)倍率性能和(b)循环曲线 
Fig. 7  Rate performance (a) and (b) cycle performance of the 

Si/C film electrodes 

 
图 8 为无纺布结构 Si/C 复合硅基负极纤维膜未

充放电和进行了 100 次充放电后的电化学阻抗谱。

阻抗数据的拟合采用的是图中左上角插图中所给出

的等效电路。等效电路中，Rs 为欧姆电阻，等于本

体电解质的电阻，为电解液、隔膜和接触电阻之和，

Rct 代表了界面处的电荷转移电阻，其值大小表示了

电子和离子间电荷转移的难易程度。W1 为 Warburg

阻抗，锂离子的 Warburg 扩散在低频区域以直线反

映，CPE1 为常相位角元件。Si/C 复合硅基负极依

据等效电路的拟合结果表明，此种材料的 Rct 值为

147.1 Ω，数值较大的原因主要是由于没有添加导电

剂，加之硅材料本身的本征电导率比较低，所以导

致其电荷转移阻抗相对比较低，后续的研究中可以

考虑通过导电剂或者是高导电性兼具嵌锂容量元素

的掺杂来进行改性调控。充放电前后负极的 Nyquist

图呈现出相似的特征，在高频区域曲线呈半圆形，

在低频区域呈一条斜线。高频区的半圆主要与欧姆

电阻和电荷转移电阻有关，低频区域的斜线与 Li+

电极中的扩散有关[40]。通过对 100 mHz～100 kHz

频率范围内的阻抗谱进行放大分析，如图 8 左侧插

图所示，可以明显发现负极在经过 100 次充放电后

半圆明显趋向斜线，说明材料的欧姆电阻和电荷转

移电阻经过多次充放电后减小，这主要是因为纳米

硅的粉化，碳层与纳米硅更多的接触所导致，这与

在低频区经过 100 次充放电循环后材料的阻抗谱斜

线段斜率变小的结果是一致的。 

 

 
 

图 8  Si/C 纤维膜负极的 EIS 谱 
Fig. 8  EIS curves of the Si/C composite film 

 

3  结论 

1) 使用静电纺丝技术制备了 Si/PVP 纳米纤维

膜，经过预氧化定型和高温碳化后制得了具有无纺

布结构的 Si/C 复合的柔性硅基负极纤维膜。XRD

和 Raman 测试表明 PVP 碳化后生成的碳主要是以

无定形碳为主。 

2) 经过 SSA 和孔径分布测试分析发现，材料

中存在大量介孔和相对较高的比表面积，大量介孔

的存在可以更容易地促进电解液的渗透，并且介孔

结构缩短了离子迁移的距离，有利于电化学反应的

进行，从而提升了电极材料的电化学性能。此外，

多孔结构可以为缓冲纳米硅在脱嵌锂过程中的体积

膨胀提供了一定的空间。 

3) 以无纺布结构的 Si/C 复合硅基负极纤维

膜为母体直接冲裁作为负极极片，研究了其电化

学性能。测试结果表明，前 3 圈的放电容量分别

为 2 086.7、1 710、1 676.8 mA·h/g，并且其初始

Coulomb 效率高达 81.1%，说明经过静电纺丝进行

结构构筑可以较好地改善材料的嵌锂容量及其循

环可逆性。此外，充放电过程显示，此种材料从第

2 次放电开始，嵌锂电压平台基本在 0.2 V 以下，说

明无纺布结构Si/C复合硅基负极纤维膜具有较低的

嵌锂电位。 
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