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摘要：硅作为一种极具潜力的锂离子电池负极材料，已引起研究者的广泛关注。然而硅材料储锂过程中伴随着巨大的

体积变化，导致电极／电解液界面不稳定，是限制硅电极商业化的主要因素之一。深入了解硅负极的界面反应机理，有助

于改善硅负极的界面性质，进而提高硅负极的电化学性能。本文综述了硅负极界面反应的演化机制，包括ＬｉＳｉ合金化

过程、硅表面氧化硅的反应和表面纯化膜的形成，并讨论了其对硅电化学性能的影响。
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　　环境污染和能源危机使得绿色能源技术得到迅猛

发展，锂离子电池以能量密度高、工作电压高、循环寿

命长、环境污染小等优势广泛应用于手机、数码相机、

笔记本电脑等各类小型便携式装置中，并有进一步作

为动力和储能电源取代传统镍镉和铅酸等电池的趋

势，已成为当今世界极具发展潜力的新型绿色高能化

学电源。近年来人们开始广泛研发锂离子电池在电动

汽车方面的应用。当前纯电动汽车大规模产业化所面

临的第一大障碍，就是续航里程的问题，其续航里程是

由动力电池系统所能够释放出来的电能决定的，因此

动力系统的能量密度就成了制约电动车续航里程的决

定性因素。对于锂离子电池而言，其理论能量密度由

正负极材料比容量和工作电压决定。提高锂离子电池

的能量密度主要有两个途径：一是提高电池工作电压，

二是提高正负极材料的比容量。

而欲将锂离子电池动力汽车达到目前具有实际推

广意义的３００ｋｍ以上续航里程，其电池的能量密度需

要达到２００～２５０Ｗｈ／ｋｇ，对于负极而言，传统石墨材

料受理论容量的限制，难以满足该能量密度要求。然

而，Ｓｉ负极材料比传统石墨材料的质量比容量提高了

十余倍，因此Ｓｉ基负极材料的研究受到广泛关注
［１３］。

然而目前Ｓｉ负极材料还面临着几个重要的问题，限制

了Ｓｉ负极材料在锂离子电池中的商业化应用。这些

问题包括：（１）电子导电性和离子导电性差，不利于材
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料电化学性能的发挥［４６］；（２）嵌／脱锂过程中伴随着巨

大的体积变化，引起Ｓｉ颗粒产生裂纹粉化，导致容量

迅速衰减，从而严重地影响了Ｓｉ负极的循环性能；（３）

Ｓｉ负极与电解液的界面不稳定
［７］，Ｓｉ负极材料表面形

成的钝化膜不能适应Ｓｉ负极材料在脱嵌锂过程中的

巨大体积变化［８９］而破裂，新鲜的Ｓｉ表面暴露在电解

液中，导致钝化膜持续生成、活性锂不断消耗，最终造

成容量损失［１０］。深入了解Ｓｉ负极的界面反应，有利

于针对Ｓｉ负极界面问题提出相应的改善措施，从而提

高Ｓｉ负极的电化学性能。Ｓｉ负极界面化学的演化机

制包括３个方面：ＬｉＳｉ合金化过程、表面氧化硅的反

应和钝化膜的形成［１１］。Ｓｉ电极容量损失也主要来源

于这３个方面，首次循环以及后续循环过程中电解液

在Ｓｉ表面还原形成钝化膜，导致Ｌｉ＋损失；初始容量

损失的另一个可能的原因是ＳｉＯ２ 的还原；Ｌｉ在活性

物质Ｓｉ中的不可逆嵌入也会导致部分容量损失
［１２］。

　　本工作综述了锂离子电池硅基负极中ＬｉＳｉ合金

化，表面氧化硅反应和钝化膜形成机制，并分析了影响

ＬｉＳｉ合金化的因素以及表面氧化硅反应和钝化膜形

成对硅基负极电化学性能的影响。

１　硅基负极的合金化过程

１．１　硅的储锂机制

Ｓｉ负极为合金化储锂机制，Ｓｉ与Ｌｉ的合金化反

应可以描述为：

Ｓｉ＋狓Ｌｉ＋＋狓ｅ－Ｌｉ狓Ｓｉ （１）

根据是否有相变发生，该反应可以分为固溶反应

（ｓｏｌｉｄｓｏｌｕｔｉｏｎ（ｉｎｓｅｒｔｉｏｎ）ｒｅａｃｔｉｏｎ）和加成反应（ａｄ

ｄｉｔｉｏｎｒｅａｃｔｉｏｎ）两种类型
［１３１４］。固溶反应中，Ｌｉ嵌入

Ｓｉ中没有相转变或者结构变化，是一种局部异构反

应；加成反应中，Ｌｉ嵌入Ｓｉ中存在相转变或者结构变

化。无定形Ｓｉ与锂的合金化属于固溶反应，而晶体Ｓｉ

与锂的合金化属于加成反应。

恒定温度和压强下，吉布斯相律可用下式表示：

犳＝犆－犘 （２）

式中：犆为独立组元数；犘 为相数；犳为封闭体系在平

衡态的自由度。

在ＬｉＳｉ两相固溶反应中，犆＝２，犘＝１，则犳＝１，

反应电位随着锂浓度的变化而变化，电压曲线表现为

斜线（ｓｌｏｐｉｎｇｓｈａｐｅ）；在ＬｉＳｉ加成反应中，犆＝２，犘＝

２，则犳＝０，平衡态下反应电位与成分无关，电压曲线

上出现平台，对应着两相平衡区。

ＬｉＳｉ反应的电位可以通过Ｎｅｒｎｓｔ方程求出：

犈＝－
Δ犌ｍ
狀犉

（３）

式中：Δ犌ｍ 为Ｌｉ狓Ｓｉ的形成自由能；狀为参与反应的电

子数；犉为法拉第常数。

在高温下（４１５℃），Ｓｉ与Ｌｉ发生电化学合金化反

应时遵循ＬｉＳｉ相图，经历了多相转变，分别形成了

Ｌｉ２Ｓｉ７，Ｌｉ７Ｓ３，Ｌｉ１３Ｓｉ４，Ｌｉ２２Ｓｉ５ 四个相，其充放电曲线分

别对应０．３３２，０．２８８，０．１５８和０．０４４的电压平台
［１３，１５１７］。

而常温下的嵌脱锂反应偏离了平衡态，Ｓｉ的首次放电

（嵌锂）曲线在约０．１Ｖ出现一个较低的电压平台（如

图１所示）
［１７］，这是由于ｃＳｉ转化为部分嵌锂相ａ

Ｌｉ狓Ｓｉ，出现ｃＳｉ和ａＬｉ狓Ｓｉ两相共存，该两相区一直持

续到５０ｍＶ，电压降到５０ｍＶ以下，ａＬｉ狓Ｓｉ突然转化为

ｃＬｉ３．７５Ｓｉ，这种结晶化可能对应着微分电容曲线

上＜５０ｍＶ的小峰（如图２（ａ）中的１峰）
［２，１８］。此外，后

续循环过程的合金化曲线没有电压平台，呈现圆弧状

（ｒｏｕｎｄｓｈａｐｅｄ）。脱锂过程中，出现另一个两相区，ｃ

Ｌｉ３．７５Ｓｉ又转化为ａＬｉ狓Ｓｉ，进而转化为ａＳｉ（如图２（ａ）中

的２峰）。再次嵌锂过程中，ａＳｉ嵌锂依然保持无定形

态的单向区，对应着容量微分曲线上的一个宽峰（如图２

（ａ）中的３峰）。如果电压降到５０ｍＶ以下，ａＬｉ狓Ｓｉ又会

转化为ｃＬｉ３．７５Ｓｉ。Ｓｉ的充放电过程如反应（４），（５），（６）

和（７）所示
［１９２０］，式中ｃ表示结晶态，ａ表示无定形态。

放电（合金化／嵌锂）过程：

ｃＳｉ＋狓Ｌｉ＋＋狓ｅ－→ａＬｉ狓Ｓｉ （４）

ａＬｉ狓Ｓｉ＋（３．７５－狓）Ｌｉ
＋＋（３．７５－狓）ｅ－→ｃＬｉ１５Ｓｉ４

（５）

　　充电（去合金化／脱锂）过程：

ｃＬｉ１５Ｓｉ４→ａＬｉ狓Ｓｉ＋狔Ｌｉ
＋＋狔ｅ

－＋

ｃＬｉ１５Ｓｉ４（ｒｅｓｉｄｕａｌ） （６）

ａＬｉ狓Ｓｉ→ａＳｉ＋狓Ｌｉ
＋＋狓ｅ－ （７）

图１　Ｓｉ与Ｌｉ在常温和高温下的电化学合金化曲线
［１７］

Ｆｉｇ．１　ＥｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌａｌｌｏｙｉｎｇｃｕｒｖｅｓｏｆＳｉａｎｄＬｉ

ａｔｎｏｒｍａｌｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅａｎｄｈｉｇｈｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ
［１７］

首次嵌锂过程中，晶体Ｓｉ转化为无定形相ＬｉＳｉ

而不是平衡态的晶相ＬｉＳｉ。一般认为这是由于亚稳

态无定形相ＬｉＳｉ的自由能比平衡态的晶相低
［２１］。但

２１
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图２　Ｎｉ３０Ｓｉ７０的容量微分曲线
［２］　（ａ）首次循环放电到０Ｖ；

（ｂ）首次循环放电到５０ｍＶ、后续循环放电到７０ｍＶ的容量微分曲线

Ｆｉｇ．２　ＣａｐａｃｉｔｙｄｉｆｆｅｒｅｎｔｉａｌｃｕｒｖｅｏｆＮｉ３０Ｓｉ７０
［２］

（ａ）ｄｉｓｃｈａｒｇｅｄｔｏ０Ｖａｔｆｉｒｓｔｃｙｃｌｅ；

（ｂ）ｄｉｓｃｈａｒｇｅｄｔｏ５０ｍＶａｔｆｉｒｓｔｃｙｃｌｅａｎｄｄｉｓｃｈａｒｇｅｄｔｏ７０ｍＶｔｈｅｎ

是随后的循环过程中，嵌锂（无定形Ｓｉ转化为无定形

的ＬｉＳｉ）主要发生在０～０．３Ｖ，这说明无定形ＬｉＳｉ与

晶相ＬｉＳｉ的平衡电势非常接近，具有相近的自由能。

因此Ｚｈａｎｇ等
［１３］推测大的成核能量势垒可能是无定

形ＬｉＳｉ代替晶相ＬｉＳｉ的原因，并且给出了详细解

释［１３］。如图３，平衡态无定形ＬｉＳｉ相（ＡＭ，实线）的

自由能高于Ｓｉ和Ｌｉ狓Ｓｉ两相混合物（点线犪犫），因此在

平衡相图上预测了 Ｓｉ＋Ｌｉ狓Ｓｉ两相区。Ｓｉ，Ｌｉ狓Ｓｉ和

ＡＭ相平衡自由能曲线（实线）指的是无穷大的尺寸。

也就是说，颗粒尺寸足够大，与相的体积能量相比，界

面／表面能可以忽略不计。但是在实际的合金体系中，

新相在母相中的形成开始于小尺寸的晶核和晶核的长

大，成核会产生新的相界面，因此需要克服能量势垒

犌（图４）。界面能（正）随狉２ 增加，而体积能（负）随狉３

减小（狉为球形核的半径），而体系总的自由能（犌）通常

在成核初期为正。晶核在达到临界尺寸犚（对应自

由能最大值犌）之前处于热力学不稳定状态，高的界

面能会导致大的临界晶核尺寸犚。在母相Ｓｉ中形成

稳定的Ｌｉ狓Ｓｉ晶核（Ｌｉ狓Ｓｉ
狀，虚线）的实际总能量远高于

该相的平衡自由能（Ｌｉ狓Ｓｉ，实线）。同样，稳定的无定

形ＬｉＳｉ核（ＡＭ狀，虚线）的总形成能也要高于平衡值

（ＡＭ，实线）。由于无定形相的无序结构和低堆积密

度，其形成能和界面能比晶相低，所以与形成一个晶相

核Ｌｉ狓Ｓｉ
狀 相比，形成一个稳定的无定形 ＬｉＳｉ核

（ＡＭ狀）从热力学讲是有利的。因此，Ｌｉ嵌入Ｓｉ是通

过由晶体Ｓｉ到无定形ＬｉＳｉ（灰色实线犪犮）的两相反

应，而不是由Ｓｉ到晶相Ｌｉ狓Ｓｉ（虚线犪犫）的平衡反应。

与晶相Ｌｉ狓Ｓｉ的平衡电位（犪犫斜线）相比，无定形核

（ＡＭ狀）相对较低的反应电位（犪犮斜线），可能来源于

无定形相低的自由能和晶相高的界面能。

如果锂化相是晶相Ｌｉ狓Ｓｉ（如Ｌｉ１５Ｓｉ４），那么在脱锂

过程中也会发生同样的情况。Ｌｉ１５Ｓｉ４ 相按照犫犱线生

长为无定形的ＬｉＳｉ核，而不是按照平衡线犫犪形成晶

相ＬｉＳｉ或Ｓｉ。如果在上一次合金化过程中没有形成

结晶相，那么Ｌｉ从无定形Ｌｉ狓Ｓｉ相脱出是一个没有相

变的固溶反应（如果粒子足够大，则遵循 ＡＭ 自由能

曲线），因而表现为倾斜的电压曲线。

图３　晶体Ｓｉ、锂化相Ｌｉ狓Ｓｉ和非晶相ＡＭ （实线）平衡吉布斯自由

能曲线的示意图以及对应的小尺寸核的Ｓｉ狀，Ｌｉ狓Ｓｉ狀和ＡＭ狀（虚线）总

自由能曲线［１３］

Ｆｉｇ．３　ＳｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍＧｉｂｂｓｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙ

ｃｕｒｖｅｓｆｏｒｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅＳｉ，ｌｉｔｈｉａｔｅｄｐｈａｓｅＬｉ狓Ｓｉａｎｄａｍｏｒｐｈｏｕｓｐｈａｓｅ

ＡＭａｔｉｎｆｉｎｉｔｅｓｉｚｅｓ（ｓｏｌｉｄｌｉｎｅｓ）ａｎｄｔｏｔａｌｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙｃｕｒｖｅｓ

ｆｏｒｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇｎｕｃｌｅｉｏｆｓｍａｌｌｓｉｚｅｓ：Ｓｉ狀，Ｌｉ狓Ｓｉ狀ａｎｄＡＭ狀

（ｄａｓｈｌｉｎｅｓ）（Ｔｈｅｔｏｔａｌｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙｏｆａｓｔａｂｌｅｎｕｃｌｅｕｓｉｓｈｉｇｈｅｒ

（ｌｅｓｓｎｅｇａｔｉｖｅ）ｔｈａｎｔｈｅｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍＧｉｂｂｓｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙｄｕｅｔｏｔｈｅ

ａｄｄｉｔｉｏｎａｌｉｎｔｅｒｆａｃｅｅｎｅｒｇｙ）
［１３］

图４　晶核总自由能与核大小的函数关系
［１３］

Ｆｉｇ．４　Ｔｏｔａｌｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙｏｆａｓｐｈｅｒｉｃａｌｎｕｃｌｅｕｓａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆ

ｎｕｃｌｅｕｓｓｉｚｅ．Ａｓｔａｂｌｅｎｕｃｌｅｕｓｍｕｓｔｏｖｅｒｃｏｍｅｔｈｅｍａｘｉｍｕｍ

ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎｅｎｅｒｇｙｂａｒｒｉｅｒ犌ａｎｄａｔｔａｉｎｔｈｅｃｒｉｔｉｃａｌｎｕｃｌｅｕｓ

ｓｉｚｅ犚ｔｏｇｒｏｗｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓｌｙ
［１３］

１．２　颗粒尺寸对犔犻犛犻合金化的影响

从早期对硅负极材料的研究可以看出，ＬｉＳｉ合金

化过程（主要是晶相Ｌｉ１５Ｓｉ４ 的形成）强烈依赖于硅颗

粒尺寸。从李泓等［２２］在微米硅（过２５０目筛）和纳米

硅（７８ｎｍ）中得到的充放电曲线可以看出，微米硅在

０．４５Ｖ左右有一个电压平台，该平台对应着ｃＬｉ１５Ｓｉ４
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向ａＬｉ狓Ｓｉ转化的两相区，而纳米硅脱锂过程表现出一

个倾斜的电压曲线，说明该过程中只有ａＬｉ狓Ｓｉ到ａＳｉ

的转化过程，在嵌锂过程中可能没有ｃＬｉ１５Ｓｉ４ 生成。

Ｌｉ等
［２３］采用原位ＸＲＤ发现在大尺寸晶体硅（３２５

ｍｅｓｈｓｉｚｅ）中Ｌｉ１５Ｓｉ４ 相在嵌锂电位约为６０ｍＶ时会发

生突然结晶。Ｚｈａｎｇ等
［１３］从能量的角度给出了相应

的解释，Ｌｉ嵌入无定形Ｌｉ狓Ｓｉ相，使Ｌｉ的浓度增加到

Ｌｉ１５Ｓｉ４ 的组成，该嵌锂相的总能量在线 ＡＭ
狀 和 ＡＭ

之间（图３）。在嵌锂末期，无定形Ｌｉ狓Ｓｉ相的组成与晶

相Ｌｉ１５Ｓｉ４ 非常相近。晶相（犫点）的平衡自由能比无定

形相低，但由于成核所需的界面能较高，从无定形的

Ｌｉ狓Ｓｉ到晶态Ｌｉ１５Ｓｉ４ 的相变仍然是不可行的。然而，

如果无定形颗粒的尺寸足够大，以至于结晶过程中表

面／界面能的增加与体积能的降低相比较小，有利于无

形核相变。相变可以通过非扩散过程进行，而不需要

改变成分。在这种情况下，一旦发生相变，整个无定形

的粒子将会通过近程原子重排突然转变成晶相。当颗

粒尺寸较小时，小颗粒两相反应的总能量将由界面能

而不是体积能量支配（图４）。因此，由于第二相形核

导致的能量增加，会因颗粒尺寸减小而升高。当颗粒

尺寸小于临界值时，这些颗粒中新相的成核是热力学

不稳定的，而粒子则倾向在整个范围内与Ｌｉ固溶。换

句话说，大颗粒的加成反应和小颗粒的固溶反应是热

力学有利的，在纳米颗粒中观察到的倾斜电压曲线可

能是Ｌｉ与Ｓｉ固溶的结果。

而Ｇａｏ等
［２４］通过检测放电过程中静态漏电流给出

小颗粒硅材料能够抑制循环过程中相转变的另一种解

释，由于小尺寸的硅材料在０．０５Ｖ左右与碳酸酯类电解

液之间有快速的副反应发生，所以即使在嵌锂过程中有

ｃＬｉ１５Ｓｉ４ 形成，在放电结束后也会消失，如图５所示。

图５　ＳｉＮＰ／Ｌｉ半电池的容量微分曲线
［２４］

Ｆｉｇ．５　Ｄｉｆｆｅｒｅｎｔｉａｌｃａｐａｃｉｔｙ（ｄ犙／ｄ犞）ｐｌｏｔｓｏｆｔｈｅＳｉＮＰ／Ｌｉｈａｌｆｃｅｌｌｓｄｕｒｉｎｇｃｙｃｌｉｎｇｕｎｄｅｒ０．１ＣｒａｔｅｗｉｔｈＳｉｅｌｅｃｔｒｏｄｅｓ
［２４］

（ｒｅｄ：１３０ｎｍＳｉｉｎＦＥＣｆｒｅｅｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ，ｂｌｕｅ：６０ｎｍＳｉｉｎＦＥＣｃｏｎｔａｉｎｉｎｇｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ）

１．３　充放电机制对犔犻犛犻合金化的影响

在合金化过程中ＬｉＳｉ相转变以及在去合金化

过程中形成的相强烈依赖于嵌锂截止电压和嵌锂

倍率。近几年，采用一系列原位和非原位的方法，

包括原位 ＮＭＲ、原位 ＸＲＤ、原位 ＴＥＭ 和非原位对

分布函数分析等研究了ＬｉＳｉ体系。这些研究表明

在首次合金化过程中，ｃＳｉ相转化为ａＬｉ狓Ｓ相，电位

较低时（＜５０ｍＶ狏狊．Ｌｉ），ａＬｉ狓Ｓ相会转化为完全嵌

锂相ｃＬｉ３．７５Ｓｉ
［３，２３，２５３０］和过度嵌锂相如ｃＬｉ３．７５＋δ

Ｓｉ
［２３，３１］或Ｌｉ４．４Ｓｉ／Ｌｉ４．２Ｓｉ

［２５，３２］。如果完全合金化到

０Ｖ，去合金化曲线在～０．４Ｖ会出现一个平台（图

６（ａ）
［３３］）。这是因为在合金化过程中形成的ｃＬｉ３．７５

Ｓｉ，在脱锂时又通过加成反应部分转化为无定形态

ａＬｉ狕Ｓｉ（狕≈２）。如果合金化的截止电位在０．０５Ｖ

以上，合金化的最终产物为无定型相ａＬｉ狓Ｓｉ，去合

图６　Ｎｉ３０Ｓｉ７０合金的电压曲线
［３３］　（ａ）嵌锂截止电压为０Ｖ；

（ｂ）前两周嵌锂截止电压为０．０５Ｖ，后续循环过程中

截止电压为０．０７Ｖ

Ｆｉｇ．６　ＶｏｌｔａｇｅｃｕｒｖｅｓｏｆＮｉ３０Ｓｉ７０ａｌｌｏｙ
［３３］　（ａ）ｌｉｔｈｉａｔｅｄｔｏ０Ｖ；

（ｂ）ｌｉｔｈｉａｔｅｄｔｏ５０ｍＶｆｏｒｔｈｅｆｉｒｓｔｔｗｏｃｙｃｌｅｓａｎｄｔｈｅｎ

ｔｏ７０ｍＶｆｏｒｌａｔｅｒｃｙｃｌｅｓ
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金化过程是由无定形相Ｌｉ狓Ｓｉ生成无定形Ｓｉ的固溶反

应，因此出现倾斜的电压曲线，没有明显的电压平台

（图６（ｂ）
［３３］）。

英国剑桥大学 Ｏｇａｔａ等
［１８］采用原位核磁共振波

谱法研究了硅纳米线（ＳｉＮＷｓ）的嵌锂和脱锂行为，在

第一周及后续循环过程中，ＳｉＮＷｓ的嵌／脱锂行为如

表１所示。若用Ｃ／２５的电流以恒流方式在０～２Ｖ的

电压范围内进行嵌锂，在第二周及后续的循环中，Ｓｉ

的锂化过程可以分为４步：第一阶段（Ｓｉ＃ｄ２），放电电

压为３００～２５０ｍＶ时，ａＳｉ点阵缓慢嵌锂形成Ｌｉ～２．０

Ｓｉ，Ｌｉ～２．０Ｓｉ相仍包含延伸的Ｓｉ网和较大的Ｓｉ—Ｓｉ簇；

第二阶段（Ｓｉ＃ｄ３）：电压为１００ｍＶ时，Ｓｉ—Ｓｉ键的进

一步断裂，形成较小硅簇，最终形成孤立的Ｓｉ原子，此

阶段形成Ｌｉ～３．５Ｓｉ相；第三阶段（Ｓｉ＃ｄ４）：电压降到

５０ｍＶ，部分小硅簇（ａＬｉ狓Ｓｉ（狓＝２．０～３．５））开始形成

少量孤立的Ｓｉ４负离子和ａＬｉ狓Ｓｉ（狓＝３．５～３．７５）；残

留的ａＬｉ狓Ｓｉ相中存在少量的孤立的Ｓｉ
４－负离子，表明

ｃＬｉ３．７５Ｓｉ相在ＳｉＮＷ富含孤立Ｓｉ
４－负离子的区域非均

匀形核，剩下富含小 Ｓｉ—Ｓｉ簇的ａＬｉ狓Ｓｉ相作为ｃ

Ｌｉ３．７５Ｓｉ成核生长的副产物。ｃＬｉ３．７５Ｓｉ容易在富含孤

立Ｓｉ４－负离子的ａＬｉ狓Ｓｉ区域形核生长，因为这个过程

不需要Ｓｉ—Ｓｉ的断裂，ｃＬｉ３．７５Ｓｉ在ａＬｉ３．５３．７５Ｓｉ区域的

非均匀成核导致出现贫锂区域也就是富含小Ｓｉ—Ｓｉ

簇的ａＬｉ狓Ｓｉ相。第四阶段（Ｓｉ＃ｄ５）：电压降到３０ｍＶ

以下时，出现过度嵌锂相ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ。非原位ＸＲＤ证

实电压低于３０ｍＶ时，ｃＬｉ３．７５Ｓｉ依然存在，没有观察

到明显的新相（例如Ｌｉ４．２Ｓｉ，Ｌｉ４．４Ｓｉ），暂时认为这个扩

展到３０ｍＶ的过程相为过度嵌锂相ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ（δ＝

０．２～０．３），在结构上与ｃＬｉ３．７５Ｓｉ相关。小硅簇（ａ

Ｌｉ狓Ｓｉ（狓＝２．０～３．５））和Ｓｉ
４－／ａＬｉ狓Ｓｉ（狓＝３．５～３．７５）

依然存在，并出现ｃＬｉ３．７５Ｓｉ和过度嵌锂相ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ，

ａＬｉ３．５～３．７５Ｓｉ转化为ｃＬｉ３．７５Ｓｉ伴随着ｃＬｉ３．７５Ｓｉ转化为

ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ，与下面讲到的慢循环相比，Ｓｉ
４－／ａＬｉ狓Ｓｉ

（狓＝３．５～３．７５）的含量较少，ａＬｉ３．５～３．７５Ｓｉ转化为ｃ

Ｌｉ３．７５Ｓｉ的动力学阻力比ｃＬｉ３．７５Ｓｉ转化为ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ

的阻力大，因此该过程中观察到了这两个转化步骤。

如果嵌锂截止电压为５０ｍＶ，此时电极材料中含有小

硅簇和小硅簇与Ｓｉ４－负离子的混合物，然后开始充电，

进行脱锂过程，２７０ｍＶ时，ａＬｉ３．５Ｓｉ转化为ａＬｉ２．０Ｓｉ，

５００ｍＶ时，ａＬｉ２．０Ｓｉ转化为ａＳｉ；如果放电到０Ｖ再次

充电开始脱锂过程，３０～８０ｍＶ时，ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ转化为

ｃＬｉ３．７５Ｓｉ，并有少量小硅簇生成，２７０ｍＶ 时，小硅簇

ａＬｉ３．５Ｓｉ转化为大硅簇ａＬｉ２．０Ｓｉ，４３０ｍＶ 时，少量

ｃＬｉ３．７５Ｓｉ转化为ａＬｉ１．１Ｓｉ，５００ｍＶ时，ａＬｉ２．０Ｓｉ转化为

ａＳｉ。

以恒流（电流Ｃ／２５）放电至不同的截止电压：第一

周放电至０Ｖ，确保ｃＳｉ完全转化成为ａＳｉ；在后续循

环过程中，以１０ｍＶ为一个梯度，从１５０ｍＶ依次降低

至０Ｖ；然后提升至１８０ｍＶ，以１０ｍＶ为梯度再依次降

低。当放电截止电压高于１１０ｍＶ时：嵌锂主要发生

在Ｓｉ＃ｄ２过程，脱锂发生在Ｓｉ＃ｃ４过程中，从ａＬｉ～２．０

Ｓｉ中脱锂形成ａＳｉ；当放电截止电压低于１１０ｍＶ时，

嵌锂开始出现Ｓｉ＃ｄ３过程，因此在脱锂过程中出现了

Ｓｉ＃ｃ２过程，孤立的硅原子生长形成小硅簇。当放电

截止电压低于５０ｍＶ时，脱锂过程中在４３０ｍＶ出现

了一个尖锐峰（Ｓｉ＃ｃ３），对应于晶态结构的ｃＬｉ３．７５Ｓｉ

转化成无定型结构的ａＬｉ１．１Ｓｉ；如果放电到０Ｖ后，再

次充电开始脱锂，电压在５０～１５０ｍＶ 范围内时，

ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ转 化 成 ｃＬｉ３．７５Ｓｉ的 结 晶 相 和 有 缺 陷

ｃＬｉ３．７５－δＳｉ结晶相（Ｓｉ＃ｃ１）；进一步充电，电压达到

４３０ｍＶ 时，ｃＬｉ３．７５Ｓｉ／ｃＬｉ３．７５－δＳｉ转化为 ａＬｉ～１．１Ｓｉ

（Ｓｉ＃ｃ３）。值得一提的是，及时完全放电至０Ｖ，在充电

过程中仍旧可以看到Ｓｉ＃ｃ２过程，这是由于在Ｃ／２５

的电流下所有的硅纳米线很难完全转化为ｃＬｉ３．７５Ｓｉ

晶体相，然后通过Ｓｉ＃ｃ２和Ｓｉ＃ｃ４过程转化成ａＳｉ。

总之，在脱锂过程中形成的相强烈地依赖于嵌

锂倍率和截止电压，过低的嵌锂截止电压，会出现无

定形相ａＬｉ３．７５Ｓｉ向结晶相ｃＬｉ３．７５Ｓｉ的转化，两相区

的存在导致较大的体积变化，伴随着高的内部应力，

导致颗粒开裂、电接触恶化和容量衰减。因此，在硅

基负极使用过程中，合理地控制嵌锂电压下限，使电

极在整个循环过程中都保持无定形态，可获得较好

的循环性能。

表１　犛犻犖犠犆犉犌犇犔／隔膜／犔犻金属片中犛犻犖犠犆犉犌犇犔

脱嵌锂过程描述

Ｔａｂｌｅ１　Ｄｅｓｃｒｉｐｔｉｏｎｏｆｐｒｏｃｅｓｓｄｕｒｉｎｇｌｉｔｈｉｕｍｄｅ

ｉｎｔｅｒｃａｌａｔｉｏｎｉｎＳｉＮＷＣＦＧＤＬ／ｄｉａｐｈｒａｇｍ／Ｌｉｍｅｔａｌ

Ｌｉｔｈｉａｔｉｏｎｐｒｏｃｅｓｓ Ｄｅｌｉｔｈｉａｔｉｏｎｐｒｏｃｅｓｓ

１ｓｔｄｉｓｃｈａｒｇｅ Ｓｉ＃ｃ１

Ｓｉ＃ｄ１ Ｌｉ３．７５＋δＳｉ→ｃＬｉ３．７５Ｓｉ＋ｃＬｉ３．７５－δＳｉ

ｃＳｉ→ａＬｉ狓Ｓｉ Ｓｉ＃ｃ２

　　→ｃＬｉ３．７５Ｓｉ ａＬｉ３．５Ｓｉ→ａＬｉ２．０Ｓｉ

　　→ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ Ｓｉ＃ｃ３

２ｎｄｄｉｓｃｈａｒｇｅ ｃＬｉ３．７５Ｓｉ→ａＬｉ１．１Ｓｉ

Ｓｉ＃ｄ２ Ｓｉ＃ｃ４

ａＳｉ→ａＬｉ２．０Ｓｉ ａＬｉ２．０Ｓｉ→ａＳｉ

Ｓｉ＃ｄ３

ａＬｉ２．０Ｓｉ→ａＬｉ３．５Ｓｉ

Ｓｉ＃ｄ４

ａＬｉ３．７５Ｓｉ→ｃＬｉ３．７５Ｓｉ

Ｓｉ＃ｄ５

ｃＬｉ３．７５Ｓｉ→ｃＬｉ３．７５＋δＳｉ
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２　硅基负极表面氧化硅的反应

Ｓｉ表面有一层原生氧化硅（ＳｉＯ狓，具体成分与反应条

件有关），尤其是ＳｉＯ２（其他氧化硅成分含量较少）
［３４］，

ＳｉＯ２的实际反应途径和最终产物及其对Ｓｉ电极电化学

性能的影响目前还不是非常清晰，依然存在争议，许多文

献中的报道也相互矛盾，尚无一致的看法［３５３６］。

在电极循环过程中，ＳｉＯ２ 可能的反应方式有两

种：（１）在电极嵌锂过程中发生电化学还原；（２）电解液

还原产物进一步与ＳｉＯ２ 发生化学反应。

２．１　犛犻犗２ 的电化学反应

在Ｌｉ嵌入Ｓｉ电极时，Ｓｉ表面的ＳｉＯ２ 可能通过两

种反应途径被还原，反应（８）和（９）
［１２，３４，３７３８］。然而，

反应能否进行，许多文献的报道并不一致。

ＳｉＯ２＋４Ｌｉ
＋＋４ｅ－→２Ｌｉ２Ｏ＋Ｓｉ　犈

０＝０．６９Ｖ （８）

狔
２
ＳｉＯ２＋狓Ｌｉ

＋＋狓ｅ－→Ｌｉ狓ＳｉＯ狔＋
狔
４
Ｓｉ （９）

Ｆｕｌｔｚ等
［３９］认为Ｌｉ还原ＳｉＯ２ 是热力学有利的，因

此导致较高的首次不可逆容量，但没有给出ＳｉＯ２ 还原

的证据。相反，Ｓａｉｎｔ等
［４０］由热力学计算获得反应（８）

的Δ犌
０ 为负值，相应的犈０ 为正值，并认为电极电位必

须低于平衡电位约１Ｖ时才能引发反应（８），所以认为

在首次嵌锂过程中ＳｉＯ２ 通过反应（８）被还原的可能性

非常小，动力学上几乎是不可能的。而Ｌｅｅ等
［４１］根据

ＥＩＳ测得首次嵌锂过程中总阻抗先减小后增大的结

果，认为在首次嵌锂的初始阶段Ｓｉ电极的原生表面层

（ＳｉＯ２ 和Ｓｉ—ＯＨ）被破坏导致阻抗减小，但是表面层

的破坏也可能是化学反应的结果。

后来，在不同的研究中，采用ＸＰＳ和 ＮＭＲ观察

到循环过程中ＳｉＯ２ 的还原导致新相的生成，被认为是

Ｌｉ４ＳｉＯ
［１２，３７］
４ 或Ｌｉ２Ｓｉ２Ｏ

［４２］
５ ，相应的电化学反应为（１０）

和（１１）。

２ＳｉＯ２＋４Ｌｉ
＋＋４ｅ－→Ｌｉ４ＳｉＯ４＋Ｓｉ　犈

０＝３．３１Ｖ

（１０）

５ＳｉＯ２＋４Ｌｉ
＋＋４ｅ－→２Ｌｉ２Ｓｉ２Ｏ５＋Ｓｉ　犈

０＝２．１３Ｖ

（１１）

虽然已经观察到Ｓｉ电极表面ＳｉＯ２ 膜的嵌锂行

为，但是关于该反应的可逆性依然存在分歧。

陈立泉等［３７］研究了水热合成法制备的硬碳纳米

ＳｉＯ２复合材料（ＨＣＳｉＯ２）的电化学还原过程，ＮＭＲ和

ＸＰＳ的测试结果以及高的储锂容量表明纳米ＳｉＯ２ 在首

次放电过程中可以通过电化学还原反应（８）和（１０）生成

Ｌｉ２Ｏ，Ｌｉ４ＳｉＯ４和Ｓｉ，首次循环的还原产物Ｓｉ可通过反应

（１２）实现可逆嵌锂，但反应（８）和（１０）不可逆。

Ｓｉ＋狓Ｌｉ＋＋狓ｅ－←→Ｌｉ狓Ｓｉ （１２）

复旦大学傅正文等［４２］将ＳｉＯ２ 薄膜沉积到不锈钢

基体上作为电极，在０．０１～３．０Ｖ 之间获得４１６～

５１０ｍＡｈ·ｇ
－１的可逆容量。根据ＨＲＴＥＭ、ＳＡＥＤ和

ＸＰＳ的检测结果，认为ＳｉＯ２ 薄膜可发生电化学反应

（１１）和（１２）。

Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等
［１２］采用 ＨａｒｄＸｒａｙＰＥＳ 在 Ｓｉ／Ｃ／

ＣＭＣ复合电极首次循环后的表面深层检测到Ｌｉ２Ｏ和

Ｌｉ４ＳｉＯ４，认为（８）和（９）两种反应可能同时存在。由于

采用的是高能光子２３００ｅＶ（甚至更高６９００ｅＶ），认为

Ｌｉ２Ｏ和Ｌｉ４ＳｉＯ４ 在ＳＥＩ膜和核心颗粒Ｓｉ／Ｌｉ狓Ｓｉ之间。

还发现Ｌｉ２Ｏ的形成不只是发生在开始嵌锂形成ＬｉＳｉ

合金时，直到嵌锂结束依然有Ｌｉ２Ｏ形成。此外，Ｌｉ２Ｏ

的形成可能是可逆的，嵌锂过程中形成的Ｌｉ２Ｏ，在脱

锂过程中逐渐消失。当然，Ｌｉ２Ｏ的消失也可能是 ＨＦ

的影响，Ｌｉ２Ｏ很容易与 ＨＦ反应生成ＬｉＦ
［７］。

Ｒａｄｖａｎｙｉ等
［３４］采用 ＸＰＳ／ＡＥＳ比较研究了纳米

Ｓｉ电极表面ＳｉＯ２ 在充放电过程中的行为。如图７，循

环前的电极Ａ，检测到Ｓｉ颗粒表面存在ＳｉＯ２ 层；嵌锂

容量为３６０ｍＡｈ·ｇ
－１的电极Ｂ表面ＳｉＯ２ 的信号消

失，出现Ｌｉ狓ＳｉＯ狔 相，认为是ＳｉＯ２ 发生电化学还原的

结果，但是不能确定Ｌｉ狓ＳｉＯ狔 的具体成分，可能包括

Ｌｉ４ＳｉＯ４，Ｌｉ２Ｓｉ２Ｏ５ 或Ｓｉ的低氧化物，伴随着Ｌｉ狓ＳｉＯ狔

的生成，电极表面也出现了另一相，可能为Ｌｉ２Ｏ；完全

嵌锂电极Ｃ，Ｓｉ相消失，检测到Ｌｉ狓Ｓｉ和Ｌｉ２Ｏ。以上结果

表明在首次嵌锂过程中，ＳｉＯ２ 被还原为Ｓｉ或Ｌｉ狓ＳｉＯ狔

（根据反应（８）和（９）），而且在进一步嵌锂过程中，ＳｉＯ２

在持续还原，这是因为随着嵌锂的进行，Ｌｉ２Ｏ相应的信

号在增加。完全脱锂电极Ｄ，从其ＸＰＳ分析可知，存在

Ｌｉ狓ＳｉＯ狔，但Ｌｉ２Ｏ消失，可能是发生了反应（１３）：

Ｓｉ＋４Ｌｉ２Ｏ→
４

狔
Ｌｉ狓ＳｉＯ狔＋４２－

狓（ ）狔 Ｌｉ＋＋４２－
狓（ ）狔 ｅ－

（１３）

与Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等
［１２］的报道相反，脱锂后（电压达到

１．２Ｖ）没有发现ＳｉＯ２，在这种情况下，反应（８）和（９）是

不可逆的。循环５次后的ＸＰＳ结果（图８）表明反应

（１３）是可逆的，由此看来初始ＳｉＯ２ 层的彻底还原对Ｓｉ

颗粒的表面化学性质有强烈影响。Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等
［１２］报道

首次循环后Ｓｉ颗粒表面还存留一些ＳｉＯ２，ＳｉＯ２ 与电

解液中ＬｉＰＦ６ 反应转化为ＳｉＯ狑Ｆ狕，Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等认为颗

粒表面氟化物的形成使Ｓｉ和黏结剂之间的相互作用

恶化，导致电极性能的迅速衰减。而 Ｒａｄｖａｎｙｉ等
［３４］

在循环５周后的电极表面未观察到氟化组分，因此得

出结论：（１）如Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等所述ＳｉＯ狑Ｆ狕 的形成反应涉

及ＳｉＯ２；（２）貌似可以通过不改变电解液中锂盐的方

式来避免氟化组分的形成。总之，Ｒａｄｖａｎｙｉ等采用
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图７　硅电极表面的ＸＰＳ谱图　（ａ）原始电极；（ｂ）放电３６０ｍＡｈ·ｇ－１；（ｃ）放电３８００ｍＡｈ·ｇ－１；（ｄ）一次完整的充放电循环后

Ｆｉｇ．７　ＸＰＳｓｐｅｃｔｒａ（Ｓｉ２ｐ，Ｃ１ｓ，Ｏ１ｓ，ａｎｄＬｉ１ｓｃｏｒｅｐｅａｋｓ）ｏｂｔａｉｎｅｄａｔｔｈｅｓｕｒｆａｃｅｏｆｔｈｅＳｉｅｌｅｃｔｒｏｄｅｓ　（ａ）ｐｒｉｓｔｉｎｅｅｌｅｃｔｒｏｄｅ；

（ｂ）ａｆｔｅｒａｃａｐａｃｉｔｙｏｆ３６０ｍＡｈ·ｇ－１；（ｃ）ａｆｔｅｒａｃａｐａｃｉｔｙｏｆ３８００ｍＡｈ·ｇ－１；（ｄ）ａｆｔｅｒａｃｏｍｐｌｅｔｅｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌｃｙｃｌｅ

ＸＰＳ表征了Ｓｉ颗粒表面ＳｉＯ２ 的演变过程。首次嵌锂

时，ＳｉＯ２ 经电化学还原形成Ｌｉ狓ＳｉＯ狔 和Ｌｉ２Ｏ；脱锂时

Ｌｉ２Ｏ与Ｓｉ反应形成Ｌｉ狓ＳｉＯ狔，该反应在后续的循环过

程中是可逆的。ＳｉＯ２ 被还原后在后续循环中没有再

出现，原生氧化层的彻底消失可能对电极的循环特性

有较大影响，所以ＳｉＯ２ 完全被还原的条件如初始厚

度、Ｓｉ形态、循环条件有待进一步研究。

Ｓｃｈｒｏｄｅｒ等
［４３］发现含有氧化硅层的Ｓｉ电极和刻

蚀掉氧化层的Ｓｉ电极电化学反应的主要不同在于图９

（ａ）比图９（ｂ）多了一个还原峰，该还原峰出现在０．４７～

０．５９Ｖ之间，Ｓｃｈｒｏｄｅｒ等将其归为至少部分氧化硅的

电化学还原。

根据化学反应热力学，可通过标准电极电势犈０ 来

判断反应的可能性，其依据也就是Ｇｉｂｂｓ函数变Δ犌
０。

由标准电极电势犈０ 可知，反应（８），（１０）和（１１）在负

极的工作电位范围内（１～２．０１Ｖ）正向进行是可能的，

但是产物Ｌｉ２Ｓｉ２Ｏ５ 和Ｌｉ４ＳｉＯ４ 在０．０１～１Ｖ之间是相

当稳定的，尽管这些硅酸盐在２Ｖ（Ｌｉ＋／Ｌｉ）以上可以脱

锂，但锂离子电池负极工作电位达不到２Ｖ，而Ｌｉ２Ｏ脱

锂则是可能的。

虽然从热力学上讲，ＳｉＯ２ 的还原是可能的，然而

在正常的循环条件下ＳｉＯ２ 的还原可能是非常缓慢

的［４０］，要使反应能够进行可能需要极端的循环条件，

例如较高的过电位和较长的时间。也就是说事实上

ＳｉＯ２ 能否被电化学还原，依赖于反应的条件，但至少

可以说明，在一定的条件下，ＳｉＯ２ 的电化学还原是可

以实现的，可能（８）和（９）两种反应同时存在。尤其是

在较低的电压下，可能还原反应的速度还是非常快

的［３５］。此外，以ＳｉＯ２ 薄膜材料作为电极获得了放电

容量［４２］，也说明ＳｉＯ２ 是可以发生电化学反应的。至
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图８　第５周循环过程中Ｓｉ电极表面的ＸＰＳ分析　（ａ）１．２Ｖ脱锂后；（ｂ）０．００５Ｖ嵌锂后

Ｆｉｇ．８　ＸＰＳａｎａｌｙｓｉｓｏｂｔａｉｎｅｄａｔｔｈｅｓｕｒｆａｃｅｏｆＳｉｅｌｅｃｔｒｏｄｅｄｕｒｉｎｇｔｈｅｆｉｆｔｈｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌｃｙｃｌｅ

（ａ）ａｆｔｅｒｄｅｌｉｔｈｉａｔｉｏｎａｔ１．２Ｖ；（ｂ）ａｆｔｅｒｌｉｔｈｉａｔｉｏｎａｔ０．００５Ｖ

图９　（１００）晶片工作电极在１ｍｏｌ·Ｌ－１ＬｉＰＦ６ＥＣ／ＤＥＣ（１∶１，质量比）电解液中的典型循环伏安曲线

（ａ）原生层；（ｂ）ＲＩＥ刻蚀表面

Ｆｉｇ．９　Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅｃｙｃｌｉｃｖｏｌｔａｍｍｏｇｒａｍｓｕｓｉｎｇ１ｍｏｌ·Ｌ－１ＬｉＰＦ６ｉｎＥＣ／ＤＥＣ（１∶１，ｍａｓｓｒａｔｉｏ）ａｎｄ（１００）

ｓｉｌｉｃｏｎｗａｆｅｒｗｏｒｋｉｎｇｅｌｅｃｔｒｏｄｅｓ　（ａ）ｗｉｔｈａｎａｔｉｖｅｏｘｉｄｅ；（ｂ）ｗｉｔｈａＲＩＥｅｔｃｈｅｄｓｕｒｆａｃｅ．Ｂｏｔｈｅｌｅｃｔｒｏｄｅｓｗｅｒｅｃｙｃｌｅｄｆｒｏｍ

ＯＣＶ（ａｂｏｕｔ３．０Ｖ）ｔｏ０．０１ＶＬｉ／Ｌｉ＋ａｔ１０ｍＶ·ｓ－１ｓｃａｎｒａｔｅｆｏｒ５ｃｙｃｌｅｓ

于还原产物的可逆性，根据热力学分析及文献报道结

果Ｌｉ２Ｏ的生成可能是可逆的，而硅酸盐类产物在负极

工作电位范围内（０．０１～１Ｖ）很稳定。与ＳｉＯ２ 相比，

其还原产物的电子导电性及Ｌｉ＋离子导电性均增加。

２．２　犛犻犗２ 的化学反应

由于ＬｉＰＦ６ 不稳定与微量的 Ｈ２Ｏ反应生成 ＨＦ，

ＨＦ与ＳｉＯ２ 在Ｓｉ电极表面反应，侵蚀ＳｉＯ２。Ｍｉｔｒａ

等［４４］提出了ＳｉＯ２ 溶于 ＨＦ溶液的反应机理，认为该

过程包括 Ｈ＋对桥氧原子Ｓｉ—Ｏ亲电子攻击和 ＨＦ－２

对邻近Ｓｉ原子的亲核攻击两个基元反应，如图１０。而

Ｐｈｉｌｉｐｐｅ等
［７］在电极材料颗粒的表面发现了ＳｉＯ狓Ｆ狔，

表明 ＨＦ与ＳｉＯ２ 在电池里的反应比以往提出的直接

生成不稳定的ＳｉＦ４的催化反应路径（反应（１４））复杂得

多。同时，Ｌｉ２Ｏ与 ＨＦ反应，产物 Ｈ２Ｏ可进一步生成

ＨＦ。在循环过程中，Ｌｉ２Ｏ不断消耗，氟化物不断生成。

ＳｉＯ２＋４ＨＦ→ＳｉＦ４＋２Ｈ２Ｏ （１４）

Ｌｉ２Ｏ＋ＨＦ→ＬｉＦ＋Ｈ２Ｏ （１５）

此外，通过对Ｓｉ２ｐ光电子能谱的分析，给出了在
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图１０　Ｓｉ—Ｏ断裂示意图
［４４］

Ｆｉｇ．１０　Ｓｉ—Ｏｆｒａｃｔｕｒｅｄｉａｇｒａｍ
［４４］

图１１　循环或储存过程中Ｓｉ颗粒表面的ＸＰＳ图谱及Ｓｉ颗粒与电解液界面形成化合物示意图
［７］

（ａ）Ｓｉ２ｐ谱（内置ＰＥＳ，１４８６．６ｅＶ）；（ｂ）循环或储存过程中Ｓｉ颗粒与电解液界面形成化合物示意图（右图）；①Ｓｉ／Ｃ／ＣＭＣ未循环电极；

②在电解液里浸泡９６天的电极；③首次放电５００ｍＡｈ／ｇ的电极；④第１００次放电到０．１２Ｖ（预循环）的电极（左图）

Ｆｉｇ．１１　ＸＰＳｓｐｅｃｔｒａｏｆＳｉｐａｒｔｉｃｌｅｓｕｒｆａｃｅｓａｎｄｓｃｈｅｍａｔｉｃｏｆｃｏｍｐｏｕｎｄｓｆｏｒｍｅｄａｔｔｈｅｉｎｔｅｒｆａｃｅｏｆＳｉｐａｒｔｉｃｌｅｓａｎｄ

ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅｄｕｒｉｎｇｃｙｃｌｉｎｇｏｆｓｔｏｒａｇｅ
［７］　（ａ）Ｓｉ２ｐｓｐｅｃｔｒａ（ｉｎｈｏｕｓｅＰＥＳ，１４８６．６ｅＶ）；（ｂ）ｓｃｈｅｍａｔｉｃｖｉｅｗｏｆｔｈｅｃｏｍｐｏｕｎｄｓｆｏｒｍｅｄｏｎｔｈｅ

ｓｉｌｉｃｏｎｐａｒｔｉｃｌｅｓｕｒｆａｃｅｓｄｕｒｉｎｇｃｙｃｌｉｎｇａｎｄ／ｏｒｄｕｒｉｎｇｓｔｏｒａｇｅｗｉｔｈｔｈｅｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ（ｔｏｔｈｅｒｉｇｈｔ）；①Ｓｉ／Ｃ／ＣＭＣｐｒｉｓｔｉｎｅｅｌｅｃｔｒｏｄｅ；

②ａｐｒｉｓｔｉｎｅｅｌｅｃｔｒｏｄｅｉｎｃｏｎｔａｃｔ９６ｄａｙｓｗｉｔｈｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ；③ａｆｔｅｒａｆｉｒｓｔｄｉｓｃｈａｒｇｅｕｎｔｉｌ５００ｍＡｈ／ｇｏｆＳｉ；④ａｆｔｅｒｔｈｅ１００ｔｈ

ｄｉｓｃｈａｒｇｅａｔ０．１２Ｖ（ｗｉｔｈｐｒｅｃｙｃｌｉｎｇ）（ｔｏｔｈｅｌｅｆｔ）

循环或储存过程中硅负极与电解液界面化合物的形成

过程，如图１１。初始状态下Ｓｉ／Ｃ／ＣＭＣ电极中Ｓｉ颗

粒表面存在少量ＳｉＯ２；与电解液接触放置９６ｄ后，氧

化物层（ＳｉＯ２）几乎消失，出现氟化物ＳｉＯ狓Ｆ狔，覆盖Ｓｉ

表面；首次部分放电后，ＳＥＩ膜形成，Ｌｉ嵌入Ｓｉ体相

中，在ＳｉＯ２ 层中生成Ｌｉ４ＳｉＯ４；首次放电后与电解液接

触１８２ｄ后，没有氟化合物生成，体现了ＳＥＩ膜的保护

作用，ＳＥＩ膜一旦生成，就像一个屏障，可以阻止 ＨＦ

酸到达氧化物层；但是，在循环过程中（有电压存在的

情况下），这个屏障允许 ＨＦ酸迁移通过，与ＳｉＯ２ 反
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应，在ＳＥＩ膜与剩余的ＳｉＯ２ 层之间生成氟化合物

ＳｉＯ狓Ｆ狔；电压终止后，没有发现进一步的反应，ＳＥＩ膜

再次起到保护作用。

总之，通过对活性物质表面的分析，在循环过程中

或原始电极与电解液接触放置时，在Ｓｉ颗粒和ＳＥＩ膜

之间的界面均会生成氟硅化合物（ＳｉＯ狓Ｆ狔，狔≤３）；

Ｌｉ２Ｏ相只在嵌锂状态下出现，在循环过程中逐渐消

失。这两个现象均体现了ＬｉＰＦ６ 分解生成的 ＨＦ对电

极表面的影响。

２．３　电解液在犛犻犗２ 表面的还原

美国阿贡国家实验室 Ｈｕｂａｕｄ等
［４５］采用耗散型

电化学石英晶体微天平（ＥＱＣＭＤ）分析了Ｓｉ薄膜

（１００ｎｍ）和ＳｉＳｉＯ２（５０～５０ｎｍ）薄膜电极上ＳＥＩ膜的

形成，在高于嵌锂电位时，在这两种电极上均检测到负

向频移值，即质量均增加，说明在有电位存在的情况

下，两种电极表面均与电解液发生了反应。与Ｓｉ电极

相比，ＳｉＳｉＯ２ 电极的频移值较小，且增重峰和电流峰

出现的时间延后，可能是由于ＳｉＯ２ 的绝缘性特性和电

容造成的。

２．４　犛犻犗２ 的影响

２．４．１　ＳｉＯ２ 对钝化膜的影响

Ｓｃｈｒｏｄｅｒ等
［４３］采用ＸＰＳ分析了含有氧化硅层的

Ｓｉ电极和刻蚀掉氧化层的Ｓｉ电极在１ｍｏｌ·Ｌ－１ＬｉＰＦ６

ＥＣ／ＤＥＣ（１∶１，质量比）电解液中形成的ＳＥＩ膜的组

成及结构。含有氧化硅层的Ｓｉ电极表面形成的ＳＥＩ

膜含有较多的有机组分，刻蚀后的Ｓｉ电极上形成的

ＳＥＩ膜含有大量的无机组分如ＬｉＦ和Ｐ狓Ｏ狔Ｆ狕，以及少

量的ＬｉＯ狓。ＬｉＯ狓 的含量虽少，但意义重大，在含有氧

化硅层的 Ｓｉ电极表面形成的 ＳＥＩ膜中并未发现

ＬｉＯ狓。Ｓｃｈｒｏｄｅｒ等建议可用两种Ｓｉ电极竞争成膜反

应的动力学及电子和化学性质的不同来解释ＳＥＩ膜

组分的差别。还通过 ＴＯＦＳＩＭＳ法研究了ＳｉＯ狓 对

ＳＥＩ膜厚度的影响，结果表明与含有氧化硅层的Ｓｉ电

极相比，采用相同的电化学方法在刻蚀Ｓｉ电极上形成

的ＳＥＩ膜较厚。

此外，Ｍｉｔｒａ等
［４４］认为电解液中的 ＨＦ会侵蚀

ＳｉＯ２ 导致Ｓｉ表面形成的ＳＥＩ膜不稳定，而 Ｄｉｒｉｃａｎ

等［４６］则认为Ｓｉ表面包覆ＳｉＯ２ 可避免活性物质Ｓｉ与

电解液的直接接触从而可形成较稳定的ＳＥＩ膜。崔

屹等［４７］为了解ＳｉＯ２ 的影响，对比研究了硅纳米线

（ＳｉＮＷｓ）电极和 ＨＦ刻蚀后的ＳｉＮＷｓ电极，刻蚀后的

ＳｉＮＷｓ在电解液中浸渍几分钟，用ＤＭＣ冲洗，经ＸＰＳ

分析发现表面含有电解液还原产物，包括碳氢化合物、

ＰＥＯ型低聚醚、烷基碳酸锂、ＬｉＦ和ＬｉＰＦ狓Ｏ狔，此外还

有含氟有机物（相同条件下，刻蚀后的硅晶片中未发

现，笔者认为可能是由于ＳｉＮＷｓ大的表面积导致与电

解液高的反应活性）。这是由于 ＨＦ刻蚀的ＳｉＮＷｓ表

面有高活性的Ｓｉ—Ｈ，会与电解液形成不同的表面膜，

含有相当一部分含氟有机化合物，而未刻蚀的ＳｉＮＷｓ

表面的ＳｉＯ２ 处于钝化状态，在其表面只能生成普通的

电化学还原产物。

２．４．２　ＳｉＯ２ 对硅电极电化学性能的影响

目前普遍认为Ｓｉ电极表面ＳｉＯ２ 的存在会导致低

的容量和低的库仑效率，但对电极的循环稳定性是有

利的。Ｘｕｎ等
［４８］通过改变 ＨＦ刻蚀时间来控制Ｓｉ纳

米颗粒表面氧化层厚度，并采用 ＴＥＭ、ＸＰＳ和 ＴＧＡ

等方法研究了Ｓｉ纳米颗粒表面氧化层厚度对电池性

能的影响，发现表面氧化层对Ｓｉ纳米颗粒电极的首次

循环性能存在不利的影响，导致可逆容量降低，通过减

小氧化硅层的厚度可以提高Ｓｉ纳米颗粒电极的可逆

容量。由此可知，氧化层厚度不同可能是导致市售Ｓｉ

纳米颗粒性能不同的一个重要原因。崔屹等［４７］发现

ＨＦ刻蚀后的ＳｉＮＷｓ由于去除了表面ＳｉＯ２，首次循环效

率从原始的７６％提高到８９％，但是循环性能变差，如图

１２所示。由于未刻蚀的ＳｉＮＷｓ电极充电到０．５Ｖ时，

ＳｉＯ２ 已消失，所以决定电极长期循环性能的因素可能不

是ＳｉＯ２ 的存在，而是ＳｉＮＷｓ上形成的表面膜。

图１２　ＨＦ刻蚀和未刻蚀ＳｉＮＷｓ在０．２Ｃ恒电流循环的容量变化

Ｆｉｇ．１２　Ｃａｐａｃｉｔｙ狏狊．ｃｙｃｌｅｎｕｍｂｅｒｆｏｒｇａｌｖａｎｏｓｔａｔｉｃｃｙｃｌｉｎｇｏｆ

ＨＦｅｔｃｈｅｄＳｉＮＷｓａｎｄｐｒｉｓｔｉｎｅＳｉＮＷｓ（ｕｎｅｔｃｈｅｄ）ａｔｔｈｅ０．２Ｃｒａｔｅ

Ｗｕ等
［４９］用纳米ＳｉＯ２ 包覆Ｓｉ纳米管以及Ｄｉｒｉｃａｎ

等［４６］在Ｓｉ＠Ｃ表面包覆纳米无定形ＳｉＯ２ 层均使Ｓｉ电

极循环稳定性提高。认为初始嵌锂过程中，ＳｉＯ２ 可能

被还原为Ｌｉ２Ｏ和Ｌｉ４ＳｉＯ４，有助于适应ＬｉＳｉ合金化过

程的体积膨胀，所以纳米ＳｉＯ２ 包覆有利于保持Ｓｉ电

极在循环过程中结构的完整性，从而可提高电极的循

环稳定性。ＭｃＤｏｗｅｌｌ等
［３６］研究了表面氧化层对

ＳｉＮＷｓ体积膨胀和循环性能的影响，认为表面氧化层

会诱导静压应力，这种压应力具有导致ＬｉＳｉ合金相

中Ｌｉ平衡浓度降低的热力学倾向，从而抑制Ｓｉ在嵌
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锂过程中的体积膨胀；此外，不含氧化层的ＳｉＮＷｓ在

首次嵌锂过程中会发生更多的副反应（１．７～０．４Ｖ电

压范围内充电曲线出现倾斜），但是具有更高的容量和

更稳定的循环性能。

３　硅基负极表面钝化膜的形成

３．１　钝化膜的形成机理

Ｇｏｏｄｅｎｏｕｇｈ等
［５０］分析了锂离子电池中电解液发

生分解的根本原因，如图１３所示。电解液的电化学窗

口为电解液最高占据分子轨道（ＨＯＭＯ）和最低未占

据分子轨道（ＬＵＭＯ）的能量间隔犈ｇ，正负极的电化学

势分别为μＣ 和μＡ（也就是它们的费米能级）。当ＬＵ

ＭＯ＜μＡ，即电解液组分（溶剂或锂盐等）的ＬＵＭＯ低

于负极的费米能级时，电子从负极注入电解液的ＬＵ

ＭＯ，导致溶剂或锂盐被氧化（除非存在可以阻碍电子

从电解液ＨＯＭＯ转移到正极的钝化膜）；当 ＨＯＭＯ＞

μＣ，即电解液组分（溶剂和锂盐等）的 ＨＯＭＯ高于正极

的费米能级，电子从电解液注入正极，导致溶剂或锂盐

被氧化（除非存在可以阻碍电子从电解液 ＨＯＭＯ转

移到正极的钝化膜）。由于电解液的电化学窗口不够

宽，一般在电池充放电过程中，电解液组分（包括溶剂

和锂盐）会在电极表面发生还原或氧化，产生的不溶

图１３　电解液的开路能量示意图（ΦＡ 和ΦＣ分别为负极和正极的

功函数，犈ｇ是电解液的热力学稳定窗口，ＬＵＭＯ＜μＡ 和／

或 ＨＯＭＯ＞μＣ形成ＳＥＩ膜需要的动力学稳定条件）
［１３］

Ｆｉｇ．１３　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｏｐｅｎｃｉｒｃｕｉｔｅｎｅｒｇｙｄｉａｇｒａｍｏｆａｎａｑｕｅｏｕｓ

ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ（ΦＡａｎｄΦＣａｒｅｔｈｅａｎｏｄｅａｎｄｃａｔｈｏｄｅｗｏｒｋｆｕｎｃｔｉｏｎｓ．

犈ｇｉｓｔｈｅｗｉｎｄｏｗｏｆｔｈｅｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅｆｏｒｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃｓｔａｂｉｌｉｔｙ．

ＡμＡ＞ＬＵＭＯａｎｄ／ｏｒａμＣ＜ＨＯＭＯｒｅｑｕｉｒｅｓａｋｉｎｅｔｉｃｓｔａｂｉｌｉｔｙ

ｂｙｔｈｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｏｆａｎＳＥＩｌａｙｅｒ）
［１３］

物将沉积在电极表面，形成固体电解质膜（ＳＥＩ），有时

也称表面钝化膜（ｓｕｒｆａｃｅｐａｓｓｉｖａｔｉｎｇｆｉｌｍ）。ＳＥＩ膜能

够导通Ｌｉ＋，但是电子绝缘，因此能够阻碍电解液组分

的进一步还原或氧化。

热力学稳定性要求电极的电化学势μＣ 和μＡ 应在

电解液的电化学窗口范围内，限制了电池的开路电压

犞ｏｃ（ｅ犞ｏｃ＝μＡ－μＣ≤犈ｇ），而电极／电解液界面钝化膜

的存在可为更大的犞ｏｃ提供动力学稳定性（如果ｅ犞ｏｃ－

犈ｇ不太大）。目前商用电解液不发生氧化还原反应的

电化学窗口一般为１．２～３．７Ｖ狏狊Ｌｉ
＋／Ｌｉ。而锂离子

电池工作电位范围一般为２～４．３Ｖ，其中石墨类负极

工作电位范围在０～１．０Ｖ狏狊Ｌｉ
＋／Ｌｉ，正极工作电位范

围一般在２．５～４．３Ｖ狏狊Ｌｉ
＋／Ｌｉ，因此在电极与电解液

的界面不可避免地会生成ＳＥＩ膜
［５０］。

３．２　钝化膜的形成

电极在首次循环过程中，当电位降到电解液组分

的还原电位时，电解液组分开始在电极表面还原，钝化

膜开始形成。崔屹等［４７］采用ＸＰＳ，ＥＩＳ和ＳＥＭ 等研

究了Ｓｉ纳米线（ＳｉＮＷｓ）在１ｍｏｌ·Ｌ－１ ＬｉＰＦ６ＥＣ／

ＤＥＣ（１∶１，体积比）电解液中表面钝化膜的形成过程

及表面化学和形貌特性，主要特点总结如下：（１）钝化

膜的形成过程依赖于电位的变化，首次放电至０．６Ｖ

时钝化膜开始形成，钝化膜的大量形成发生在嵌锂电

位，也就是说钝化膜除了在嵌锂电位以上形成，在嵌锂

过程中，Ｓｉ体积膨胀的同时，也伴随着钝化膜的形成。

（２）钝化膜的形貌也依赖于电位的变化，在较低的放电

电位下，钝化膜较厚，厚度已经超过了ＸＰＳ的检测范

围，约有４０ｎｍ，含有大颗粒；随着充电电位的升高，钝

化膜部分溶解并出现破裂现象。通过改变截止电压避

免ＳＥＩ膜形貌发生较大变化可以提高循环性能，因此

认为ＳｉＮＷｓ的循环性能强烈依赖于钝化膜。（３）Ｓｉ负

极表面的ＳＥＩ膜成分与石墨负极基本一致，ＳＥＩ膜的

成分在其形成过程中也发生着相应的变化。

Ｙｅｎ等
［５１］研究了Ｓｉ和ＣｃｏａｔｅｄＳｉ电极在１ｍｏｌ·

Ｌ－１ＬｉＰＦ６ＥＣ／ＥＭＣ（１∶２，体积比）中形成的ＳＥＩ膜，

在两 种 电 极上 形成 的共 同 成 分 有 Ｌｉ２ＣＯ３，ＬｉＦ，

ＲＯＣＯ２Ｌｉ，ＲＯＬｉ和ＰＥＯ，与石墨电极上形成的ＳＥＩ膜

成分一致，这些物质的形成反应在相关文献中已有报

道。Ｌｉ２ＣＯ３ 的形成反应可能为：

ＥＣ＋２ｅ－→ＣＯ
２－
３ ＋Ｃ２Ｈ４ （１６）

２Ｌｉ＋＋ＣＯ２３
－
→Ｌｉ２ＣＯ３↓ （１７）

ＲＯＣＯ２Ｌｉ的形成反应为：

２ＥＣ＋２ｅ－＋２Ｌｉ＋→（ＣＨ２ＯＣＯ２Ｌｉ）２↓＋Ｃ２Ｈ４↑

（１８）

ＲＯＬｉ的形成反应：

１２
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ＲＯＣＯ２Ｒ′＋ｅ
－＋Ｌｉ＋→ＲＯＬｉ＋Ｒ′ＯＣＯ （１９）

其中Ｒ和Ｒ′可以是甲基或乙基。ＰＥＯ可能为烷

氧基和溶剂分子聚合的产物。ＬｉＦ的形成可能是ＰＦ－６

的直接还原：

３Ｌｉ＋＋ＰＦ－６ ＋ｅ
－
→３ＬｉＦ↓＋ＰＦ３ （２０）

或ＰＦ－６ 和杂质Ｈ２Ｏ的还原：

Ｌｉ＋＋ＰＦ－６ ＋Ｈ２Ｏ→ＬｉＦ↓＋ＰＦ３Ｏ＋２Ｈ
＋＋２Ｆ－

（２１）

首次循环后Ｓｉ电极表面的ＳＥＩ膜中出现了ＬｉＦ，

而ＣＳｉ电极上没有检测到ＬｉＦ。这可能是由于Ｓｉ和

ＣＳｉ颗粒表面的化学性质不同，Ｓｉ颗粒表面的氧化硅

层含有—ＯＨ 官能团，易吸湿、吸附水分，Ｃ包覆在

９５０℃下完成，导致颗粒表面转化为疏水层，不易将水

分引入电池中，因此ＬｉＦ的含量降低。

两个电极的主要不同点是Ｓｉ电极表面的ＳＥＩ膜

含有氟化硅和Ｃ组分，ＳｉＯ２（而不是Ｓｉ）易被ＨＦ侵蚀：

ＳｉＯ２＋６Ｆ
－＋Ｈ＋

→ＳｉＦ
２－
６ ＋２Ｈ２Ｏ （２２）

反应（２２）产生 Ｈ２Ｏ，然后与ＰＦ
－
６ 反应生成更多

的 ＨＦ，合并反应（２１）和（２２），总反应为：

ＳｉＯ２＋２ＰＦ
－
６ →ＳｉＦ

２－
６ ＋２ＰＦ３Ｏ （２３）

ＳｉＦ２－６ 可能在电解液中溶解、扩散，也可能与Ｌｉ＋

进一步反应生成Ｌｉ２ＳｉＦ６。由于ＣＳｉ电极表面没有原

生氧化层，所以没有生产Ｓｉ的氟化组分。

３．３　钝化膜对硅负极电化学性能的影响

Ｓｉ在嵌脱锂过程中伴随着巨大的体积变化，导致

活性物质破碎，失去电接触，加剧了容量的衰减。活性

材料表面反复破碎带来另一个非常重要的问题就是

ＳＥＩ膜不稳定。Ｒａｄｖａｎｙｉ等
［５２］和 Ｍｉｃｈａｎ等

［５３］通过

对纳米硅电极容量衰减原因的分析，发现容量损失与

ＳＥＩ的增长密切相关。在循环过程中，颗粒表面ＳＥＩ

膜不断生成、颗粒聚集以及ＳＥＩ膜从颗粒表面脱落填

充电极孔隙的综合作用导致电极密度增加。电极曲折

度的增加阻碍了锂离子向体相的扩散，锂离子扩散主

要集中在表面，嵌锂深度降低。ＳＥＩ膜的持续生成导

致不可逆容量的不断消耗，此外由于ＳＥＩ膜脱落堵孔

造成的电极曲折度增加，进一步造成可逆容量下降。

为了解决ＳＥＩ膜不稳定的问题，近十来年，研究者们

在不断开发与硅负极适配的各种电解液体系。目前，

在碳酸酯类电解液中加添加剂仍然是研究的主

流［５４５７］，同时也出现了一些新的体系，如离子液体［５８］，

聚合物电解质［５９］和高浓度锂盐电解液［６０］等。

４　原位表征技术在硅基负极界面反应中的应用

　　原位表征技术越来越多地应用到硅基负极界面反

应的研究中。在硅基负极锂化机理的研究方面，原位

表征技术的应用已有很多报道，如原位透射电子显微

镜（犻狀狊犻狋狌ＴＥＭ）
［６１］、中子反射（ｎｅｕｔｒｏｎｒｅｆｌｅｃｔｏｍｅ

ｔｒｙ）
［６２６３］，这些原位表征技术主要是用于了解应力、扩

散和粒子形态学对晶体和非晶硅反应的动力学和热力

学相互关联的影响，有助于寻找具有良好电化学性能

的最佳结构、形态和循环条件。

更重要的是，一些原位表征技术如原子力显微技

术（ＡＦＭ）、Ｘ射线反射率（ＸＲＲ）和漫反射红外傅里

叶变换光谱学（ＤＲＩＦＴＳ）开始应用于硅基负极表面

ＳＥＩ膜形成过程的研究，使得我们对ＳＥＩ膜的形成过

程有了更深入的认识，有助于通过设计改善ＳＥＩ膜性

质来提高硅负极的电化学性能。Ｔｏｋｒａｎｏｖ等
［６４］采用

原位ＡＦＭ来检测ＳＥＩ膜在硅电极表面的形成过程，

测试结果表明最初ＳＥＩ的快速形成能够在大量Ｌｉ嵌

入Ｓｉ之前稳定下来，并且稳定速率与表面性质有关。

此外，最初的循环条件也对形成的ＳＥＩ膜的性质有重

要影响，更快的反应速率导致更平滑，更薄的ＳＥＩ薄

膜。Ｙｏｏｎ等
［６５］采用ＡＦＭ在两种电解液１．２ｍｏｌ·Ｌ－１

ＬｉＰＦ６ＥＣ和１．２ｍｏｌ·Ｌ
－１ＬｉＰＦ６ＰＣ中研究了电解液

组分对ＳＥＩ膜演化的影响。据观察，ＳＥＩ的形成主要

发生在第一次锂化过程中，在ＥＣ和ＰＣ电解液中ＳＥＩ

膜的最大厚度分别约为１７ｎｍ和１０ｎｍ。Ｈｕａｎｇ等
［６６］

报道了一种原位电化学原子力显微镜（ＥＣＡＦＭ）方法

直接观察硅电极表面形貌，并分析微米级（ｍｉｃｒｏｎＳｉ）

和纳米级（ｎａｎｏＳｉ）硅电极的杨氏模量。结果显示微

米硅电极在储锂过程中巨大的体积变化，导致ＳＥＩ表

面破裂和持续生长厚而软的ＳＥＩ膜。而纳米硅电极

表面能够形成薄且稳定的ＳＥＩ膜。杨氏模量值表明

纳米硅电极的ＳＥＩ膜比微米硅电极的ＳＥＩ膜更硬。

非原位ＸＰＳ分析表明，纳米硅电极主要由无机成分组

成，尤其是ＬｉＦ和可能有助于提高硬度的碳酸盐类物

质。由此可知，无机成分可能有助于建立具有良好杨氏

模量的ＳＥＩ膜以缓冲体积膨胀的硅。Ｙｏｈａｎｎｅｓ等
［６７］采

用原位 ＤＲＩＦＴ光谱技术对比分析了在１ｍｏｌ·Ｌ－１

ＬｉＰＦ６／ＥＣ∶ＥＭＣ（１∶２）∶ＶＣ（２％）和１ｍｏｌ·Ｌ
－１

ＬｉＰＦ６／ＥＣ∶ＥＭＣ（１∶２）∶ＶＣ（２％）＋ＦＥＣ（１０％）中

硅电极表面ＳＥＩ膜的形成和演化过程。结果表明没

有添加ＦＥＣ的电解液中，ＳＥＩ膜主要由ｐｏｌｙ（ＶＣ），聚

碳酸酯和碳酸锂组成。而添加１０％ＦＥＣ的电解液中，

形成ｐｏｌｙ（ＶＣ／ＦＥＣ）、聚碳酸酯、碳酸锂、烷氧基化合

物和烷基磷酸酯。且添加 ＦＥＣ 也导致ｐｏｌｙ（ＶＣ／

ＦＥＣ）含量的增加。这种成分变化，使得添加ＦＥＣ阻

碍了二次放电过程中溶剂和盐阴离子的还原分解。基

于以上文献报道可知，原位表征技术在ＳＥＩ膜研究中

的应用，使我们能够获得ＳＥＩ膜形成和性质等的直接

２２
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信息，如ＳＥＩ膜厚度、机械强度以及ＳＥＩ膜破裂、再生

成的演化过程等，有助于将ＳＥＩ膜组成及性质与硅基

负极的电化学性质关联，能够为ＳＥＩ膜的改善、优化

及设计提供指导意义。

５　结束语

硅材料的储锂机制为合金化机制，储锂过程中伴

随着硅表面原生氧化层的反应和钝化膜的生成。Ｌｉ

Ｓｉ合金化包括固溶反应和加成反应两种类型，反应类

型受硅材料尺寸和充放电机制的影响，表现出不同的

合金化过程。在硅材料嵌脱锂过程中，硅表面氧化层

会发生两类反应，一是电化学还原，二是与电解液还原

产物进一步发生化学反应，这个过程中存在容量的不

可逆损耗，导致硅材料低的容量和低的库仑效率，但有

利于提高硅材料的循环稳定性。电解液在硅表面的还

原分解形成的钝化膜与石墨材料表面相似，其成分强

烈依赖于电极电位。首次循环以及后续循环过程中电

解液在硅表面还原形成钝化膜、表面氧化层的还原以

及锂在活性物质硅中的不可逆嵌入均导致容量损失，

而硅基负极在储锂过程中界面不稳定是造成硅基负极

容量快速衰减的根本原因。因此，硅基负极材料表面

与界面的调控包括材料的结构设计和电解液的优化是

当前的研究热点。在材料结构设计方面已经取得了可

观的成效，而电解液的优化还有待进一步提升，这就要

求对电解液在硅基负极材料表面的反应进一步开展深

入研究，从定性研究深入至定量的研究将成为下一步

的研究重点及难点，其研究结果将对钝化膜的定量控

制具有指导意义。
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