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气相沉积硅碳中硅结晶度对电化学性能的影响
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摘要： 硅作为高能量密度锂离子电池的新一代负极材料，其商业化应用的关键技术路径之一是与碳材料复合构

建核壳结构的硅碳材料。如何实现硅晶粒形态的精确控制是当前硅碳材料产业化量产过程中的难题之一。采用

化学气相沉积法将纳米/亚纳米尺寸硅均匀沉积在多孔碳基体中制备气相沉积硅碳复合材料，通过调控最终碳层

封装温度实现了硅结晶度的可控调节。结果表明，拉曼光谱技术较X射线衍射方法在硅结晶度表征方面具有更

高的灵敏度与准确率优势；碳层封装温度影响硅碳中硅的结晶度水平，硅结晶度升高会对材料的整体电化学性

能有负面影响。碳层封装温度在 550℃时制备的硅碳表现出 1599 mAh·g-1的首圈放电容量和 91.62%的首次库仑效

率，升高到 800℃时降低到了 709 mAh·g-1和 80.97%。研究结果为气相沉积硅碳材料量产过程实现硅结晶度的准

确控制提供了可靠方法，可实现高性能低结晶度硅碳负极量产过程中的高精度一致性管控。
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Abstract: Silicon, as a new generation anode material for high-energy-density lithium-ion batteries, is a key 
technological path for its commercial application by combining it with carbon materials to construct core-shell 
silicon-carbon materials. Achieving precise control over the morphology of silicon grains is one of the challenges in 
the current industrial-scale mass production of silicon-carbon materials. Silicon was uniformly deposited into a 
porous carbon matrix via chemical vapor deposition (CVD), followed by modulating the crystallinity of silicon 
through controlled carbon encapsulation temperatures. Systematic characterization revealed that Raman 
spectroscopy exhibits superior sensitivity and accuracy over X-ray diffraction in quantifying silicon crystallinity. 
The carbon encapsulation temperature was found to exert a significant influence on the crystallinity of silicon, with 
elevated crystallinity levels markedly degrading the overall electrochemical performance. Specifically, elevation of 
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carbon encapsulation temperature from 550℃ to 800℃ induced a 55.7% capacity loss (1599→709 mAh·g-1) and 
10.65% efficiency decay (91.62%→80.97%) in initial cycling, quantitatively demonstrating the crystallinity-
dependent degradation mechanism in silicon-carbon anodes. These findings confirm that Raman spectroscopy 
serves as a precise diagnostic tool for optimizing CVD process parameters, enabling high-precision consistency 
control in the mass production of high-performance, low-crystallinity silicon-carbon anodes.
Keywords: electrochemistry; composite materials; powders; silicon anode; CVD silicon-carbon; Raman 
spectroscopy; lithium-ion batteries

引 言

随着新能源汽车与规模化储能系统加速向高

能量密度方向迭代升级，锂离子电池体系正面临日

益严峻的性能瓶颈挑战。在此背景下，负极作为锂

离子电池的核心组件，传统石墨负极受限于其 372 
mAh·g-1的理论比容量[1]，已难以匹配新一代高能量

密度电池体系需求[2]。在新型负极材料体系中，硅

基材料凭借其卓越的理论比容量（4200 mAh·g-1）[3]、

较低的锂化电位[0.37 V (vs Li/Li+)][4]以及自然丰度高

（地壳含量 26.4%）[5]、 成本低的特点成为下一代负

极材料[6]。市场应用方面，当前的硅负极主要应用

在 3C消费类电子产品中，在新能源汽车等动力电池

的实际应用中仍存在几个需要解决的问题[7]。硅在

锂化过程中产生的巨大体积膨胀（约 300%）所导致

的嵌锂体积膨胀效应，该现象不仅会引发活性物质

粉化失效，同时触发固态电解质界面（SEI）的反复破

裂-再生，进而加剧界面副反应[8]；还会破坏电极材

料的电子传导网络而导致电导率急剧降低[9]；并且

在硅的低工作电位下[< 0.5 V (vs Li/Li+)]会加速液态

电解质的还原和分解[10]。针对硅基负极存在的固有

缺陷已经提出了包括使用新型黏结剂、添加负极

SEI膜添加剂[11]等解决方案，其中通过结构工程设计

或与多元材料复合来提升其电化学性能已成为当

前研究的主流方案[12]。其中，通过微观调控将硅的

尺寸纳米化并设计成纳米球[13]、纳米片[14]、纳米团

簇[15]、纳米线[16]等结构是一种便捷有效的策略。然

而，该策略同时引入多重技术挑战：纳米化虽能有

效缓解锂化过程中的应力累积和体积膨胀，但急剧

增大的比表面积会显著加速界面副反应并降低库

仑效率；此外，复杂的制备工艺与高昂的合成成本

也严重制约其产业化进程[12]。

硅碳复合材料作为硅基负极性能优化的重要

解决方案，已被学术界系统性研究，并在锂电产业

界中成为重点开发的硅负极体系。在制备工艺层

面，化学气相沉积（CVD）技术凭借其优异的结构可

控性[17]，已成为工业化制备高性能硅碳复合材料的

主流技术路径[18-19]。其工艺流程为：在多孔碳骨架

中通过硅烷的吸附和热分解，均匀沉积纳米硅颗

粒，从而制备出能有效缓解硅体积膨胀且具有优异

循环稳定性的硅碳材料，这种硅碳材料是目前产业

界重点开发应用的硅负极材料。碳材料的三维多

孔结构可以为电子和锂离子提供快速扩散通道，具

有优异的电子和离子导电性；且碳材料具有良好的

力学性能，可以缓解硅的体积膨胀[20]；碳与硅具有良

好的相容性[21-22]，两种材料能紧密结合，进一步确保

复合体系的结构完整性。

值得注意的是，晶体硅（c-Si）固有的各向异性

特性导致其锂化/脱锂过程中产生剧烈的各向异性

体积变化，由此引发的累积应力会显著破坏电极结

构稳定性并加速性能失效[23]。相比之下，非晶硅（a-
Si）在锂化过程中的体积膨胀率显著降低且应力分

布更为均匀，从而赋予电极更优的结构耐久性与循

环稳定性，进而发挥出更好的电化学性能[24]。晶体

硅的锂化电位低于绝大部分预锂化试剂，这大大增

加了其预锂化难度，不利于后端预锂化处理[25]。常

规XRD表征技术基于布拉格衍射原理，仅对长程有

序的大尺寸晶体结构敏感[检测限>5%（质量分数）]，
而通过 CVD 制备的硅碳复合材料中非晶态纳米硅

占比可达 90%~99%（质量分数），因此传统 θ-2θ 扫

描模式难以精确解析其物相。相比之下，拉曼光谱

是一种基于原子与分子振动的非弹性散射光谱的

前沿分析手段，能够通过材料在原子尺度的指纹光

谱响应提供其独特的局域结构信息[26]。拉曼光谱对

于固体结构细微的不同相能体现出明显的峰位和

峰强差异，并且其测试操作简单快捷、成本低[27]，能

够精确地进行结晶度表征。

拉曼光谱通过探测材料中独特的声子振动模

式，成为区分硅负极晶态与非晶态的关键技术。其

原理是入射光子与材料相互作用：部分能量激发晶
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格振动（声子），剩余能量以频率略低的光子形式散

射出来，这种能量位移被定义为拉曼位移[28]。在晶

体硅的长程有序结构中，动量守恒定律仅允许动量

为零的声子参与此过程，因为光子的动量可忽略不

计，这使得能量为 64 meV 的光学声子具有零动量，

从而在拉曼位移 520 cm-1处形成尖锐的特征峰；而

在非晶硅的长程无序结构中，动量选择定则被放

宽，允许多种声子模式和能量参与拉曼散射，因此

在 480 cm-1附近形成一个宽峰[29]。这种 520 cm-1尖

锐峰与 480 cm-1宽峰的鲜明对比，为快速、无损地鉴

定硅负极材料中的晶态与非晶态组分提供了直接

依据。

本研究采用CVD法，通过硅烷的热分解在多孔

碳中均匀沉积硅，成功制备了一种气相沉积硅碳复

合材料。通过对比分析 480 cm-1（a-Si）与 520 cm-1

（c-Si）拉曼特征峰的强度比，实现了复合材料中硅

结晶度的定量化表征，并系统研究了硅结晶度变化

对硅碳材料电化学性能的影响。

1 实验材料和方法

1.1 材料制备

以生物质多孔碳(孔容为 0.78 cm3·g-1，微孔占比

88%)为基体，在回转炉内使用硅烷在多孔碳基体中

沉积硅（控制硅与碳的质量比为 1∶1，沉积温度为

450℃）；随后通入气态碳源（乙炔）并改变碳层包覆

温度对其进行碳层封装，此时的封装温度会影响硅

的结晶度。最后，制备出不同硅结晶度的气相沉积

硅碳复合材料。具体实验过程为：将 1 kg多孔碳放

置于回转炉中，通入硅烷与氮气（体积比 1∶4）的混

合气体，其中硅烷气体流速为 2 L·min-1。在 460℃
下进行化学气相沉积，持续 8 h。随后，切换为乙炔

与氮气（体积比 1∶4）的混合气体，乙炔气体流速为

1.5 L·min-1，将炉温升至 550℃，进行持续 3 h的包覆

处理，制备出的硅碳命名为 Si@C-550℃（整个沉积

与包覆过程中，旋转速率约2 r·min-1）。

1.2 电池制作

电极制备采用羧甲基纤维素（CMC）和丁苯橡

胶（SBR）为黏结剂，导电炭黑（super-P）和单壁碳纳

米管（SWCNT）为导电剂，去离子水为溶剂，活性物

质为气相沉积硅碳。按照活性物质∶黏结剂∶导电

剂的质量比为 91∶4∶5，在适量去离子水中搅拌混匀

制备电极浆料。使用平板涂布机在铜箔上涂布一

定厚度的浆料，在鼓风干燥箱内经 60℃烘干后裁成

直径为 12 mm的圆形极片，测得极片活性物质面载

量约为 2.3 mg·cm-2。使用金属锂片为对电极、

Celgard2400 型隔膜、硅碳负极电解液（添加有 2% 
FEC，1 mol·L-1 LiPF6的 EC/EMC/DEC），在氩气手套

箱内组装CR2016型扣式半电池。

1.3 电池测试

电池活化 2 圈：首圈以 150 mA·g-1放电到 0.005 
V后静置 5 min，然后以 100 mA·g-1放电到 0.005 V后

静置 5 min，再以 50 mA·g-1放电到 0.005 V，最后以

150 mA·g-1充电到 1.5 V；第二圈活化以 150 mA·g-1

充放电。电化学阻抗（EIS）测试频率范围为 0.01~
100000 Hz，振幅为 0.005 V。恒电流间歇滴定法

（GITT）测试的电流大小为 500 mA·g-1，每充/放电 2 
min，静置20 min。
2 实验结果与讨论

回转炉内气相沉积硅碳的制备过程如图 1 所

示。为系统研究硅结晶度对材料性能的影响规律，

通过精确调控碳层封装温度参数（600、700、800℃）

分别制备了系列硅碳材料，根据其碳层封装温度依

次 命 名 为 Si@C-600℃ 、Si@C-700℃ 和 Si@C-
800℃。

CVD 制备的四种硅碳材料的扫描电镜（SEM）

形貌和 EDS 元素分布如图 2(a)~(d)和图 2(e)~(h)所
示。硅碳颗粒整体呈块状，尺寸大小为 5~15 μm；颗

粒表面较光滑平整，表明碳层封装效果良好。碳层

可有效阻隔硅活性物质与电解液的直接接触，抑制

副反应引发的活性物质不可逆消耗。由 EDS 元素

图1 气相沉积硅碳复合材料制备示意图：(1)多孔碳沉积

硅；(2)对硅碳进行碳层包覆

Fig.1 Schematic diagram of the preparation of silicon-carbon 
composite materials via CVD: (1) The process involves flowing 

silane gas, thermally decomposing it, and depositing silicon into 
the porous carbon structure; (2) Thermally driven carbon 

deposition from a gaseous precursor to form an encapsulating 
layer
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分布图可以看出，硅在多孔碳中分布均匀。图 2(i)
透射电镜（TEM）图显示，Si@C-550℃中的硅和碳都

呈现高度非晶态，达到了预期的沉积效果；图 2(j)中
Si@C-800℃样品中硅因为经过高温而发生了明显

的晶化，出现明显的晶格条纹，初步说明碳层封装

温度对硅结晶度有明显影响；TEM图测量得硅碳封

装的碳层厚度在 2.5 nm 左右。通过激光粒度仪测

得硅碳的粒径如表 1 所示，Si@C-550℃ 、Si@C-
600℃、Si@C-700℃、Si@C-800℃的平均粒径D50分别

为 7.8、7.7、7.9、7.7 μm，表明不同碳层封装温度对硅

碳颗粒的粒径没有明显影响。通过对比四种硅碳，

不同的碳层封装温度对硅碳颗粒的形貌、尺寸和元

素分布没有明显影响，但对硅的结晶度有着显著

影响。

Si@C-550℃和 Si@C-800℃的 X 射线光电子能

谱（XPS）全谱如图 3(a)所示，两种硅碳都有明显的O 
1s、C 1s 和 Si 2p 峰。C 1s 峰强度大于 Si 2p，这进一

步表明碳层的封装效果良好，同时检测到硅碳表面

有少量吸附的氧。图 3(b)中 Si@C-550℃的 Si 2p 精

细谱图中，Si 2p1/2 和 Si 2p3/2 峰位在 100.23 eV 和

99.63 eV 处，并且注意到出现了较微弱的处于

101.43 eV 处的 Si—C 键峰，这是因为硅颗粒在多孔

碳中形成了 Si—C 键的界面层。图 3(c)中 Si@C-
800℃的 Si—C 键峰明显变强，说明在 800℃的高温

下硅碳中的 Si—C界面层生长；在 103.28 eV处出现

了 Si—O 键峰，这是因为高温下硅碳表面吸附的氧

扩散进入内部与硅发生反应生成了硅的氧化物。

图 4(a)是硅碳的 XRD 谱图，硅碳在 2θ=28.4°处
观察到一个非晶态的硅衍射峰，在 56.1°附近呈现出

扁平的宽峰结构；随着碳层封装温度的提高，28.4°
处的硅峰逐渐变得尖锐，证明硅的结晶度随温度升

高而有所提高。但受限于纳米非晶/晶体混合相的

复杂性，难以实现结晶度的定量分析。值得注意的

是，Si@C-800℃出现了明显的碳化硅（SiC）衍射峰，

表明在该温度条件下，硅碳材料内部已生成显著比

例的碳化硅。并且由于硅与碳的反应消耗了部分

硅，导致硅峰强度明显减弱。

在直径为12 mm的圆形模具内对硅碳分别施加

2、4、6 t的压力并测量其粉末电阻，结果如图 4(b)所
示。碳层封装温度的增加使硅碳的电阻率呈现总

体降低的现象，这是因为温度的升高不仅导致硅结

晶度的增加，而且使碳材料也从非晶态向晶态转

变，提高了硅碳整体的导电性。进一步对硅碳的拉

表 1　硅碳的粒度

Table 1　Particle size of silicon-carbon

样品

Si@C-550℃
Si@C-600℃
Si@C-700℃
Si@C-800℃

粒度/μm
D10
4.1
4.1
4.0
3.8

D50
7.8
7.7
7.9
7.7

D90
13.4
13.5
14.0
13.8

图2 硅碳材料的SEM图和EDS元素分布以及TEM表征分析

Fig.2 SEM images, EDS elemental mapping, and TEM characterization analysis of silicon-carbon materials
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曼光谱[图 4(c)]进行分析：由于硅碳外表面碳层的存

在，中碳的 D峰和 G峰的信号强度显著高于硅特征

峰的信号强度。图 4(f)中计算得到的 ID/IG值呈现总

体增加的趋势（由 0.85增至 1.00），表明碳材料缺陷

增多，有序程度降低。

图 4(d)展示了基于拉曼光谱技术的硅结晶度定

量分析过程。对硅的一阶拉曼特征峰（100~600 
cm-1）进行高分辨扫描，随后采用高斯函数对其分峰

拟合[30]，实现非晶/晶体硅混合相的定量表征：150 
cm-1 附近的峰值是硅的横向声学模（TA 模）；310 
cm-1附近是硅的类纵向声学模（LA 模）；400 cm-1附

近是纵向光学模（LO）的特征峰；480 cm-1附近是硅

的类横向光学模式（TO模），为 a-Si的特征峰；510~
520 cm-1的峰值对应于硅晶粒的光学声子散射，是

c-Si的特征峰[31]。

由于气相沉积的硅碳材料结构复杂且硅颗粒

尺寸为纳米级，硅的拉曼峰位受粒径影响向低波数

方向移动而产生红移现象，粒径越小，红移越明

显[32]。测得的 a-Si峰相对于 480 cm-1的位置有显著

红移，出现在 460~470 cm-1；同时，c-Si 是在碳层封

装的高温过程中由原始 a-Si转变而来，晶粒尺寸不

大于 a-Si 颗粒，其拉曼特征峰也有明显的红移现

象，出现在510~520 cm-1。

采用式（1）计算硅的晶化率[33]。

fc = Ig
Ig + YIa

× 100% (1)
式中，fc为硅晶化率；Ig和 Ia分别表示 c-Si和 a-Si

的高斯拟合峰积分强度；Y 表示非晶相与微晶相之

间的比例常数，固定为 0.9。计算结果如图 4(e)所
示，Si@C-550℃、Si@C-600℃、Si@C-700℃、Si@C-
800℃ 的 晶 化 率 分 别 达 到 7.3%、13.1%、17.8%、

31.6%，证实碳层封装温度升高与硅晶化程度呈显

著正相关。为了便于计算硅碳颗粒中 c-Si的粒径，

将其硅颗粒简化为球形，对于粒径在 4 nm以内的部

分采用键极化模型来计算硅的粒径[式(2)]。

图3 Si@C-550℃和Si@C-800℃的XPS谱图

Fig.3 XPS spectra of Si@C-550℃ and Si@C-800℃
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Δω = -A ( α
L ) γ

(2)
式中，Δω表示 520 cm-1与 c-Si对应的峰位的差

值（红移为负值）；α 代表晶体硅的晶格常数（α=
0.5431 nm）；L表示纳米硅的晶粒尺寸；A和γ为用于

模型拟合的经验常数，当纳米硅颗粒近似为球形

时，A=47.41 cm-1，γ=1.44[34]。计算得到的粒径分别为

1.635、2.071、1.735 和 2.424 nm，表明随着碳层封装

温度的升高，硅颗粒中的晶粒逐渐生长变大但仍为

纳米颗粒。

图4 (a)硅碳的XRD谱图；(b)硅碳的粉末电阻；(c)硅碳的拉曼光谱；(d)硅特征峰拟合谱；(e)计算得硅碳中硅结晶度；(f)硅碳中碳

拉曼 ID/IG值

Fig.4 (a) The XRD patterns of Si@C; (b) Powder electrical resistivity; (c) Raman spectroscopy; (d) Deconvolution and fitting of the 
first-order Raman characteristic peak of silicon; (e) The crystallization rate of silicon; (f) The ID/IG ratio of carbon in silicon-carbon

··6713



第76卷化 工 学 报

电化学性能方面，在 500 mA·g-1恒电流密度下

进行循环性能测试，结果如图 5(a)~(d)所示。在 100
圈的循环中 [图 5(a)及表 2]，低硅结晶度的 Si@C-
550℃和 Si@C-600℃在循环容量和首圈效率上的差

异不明显，但均高于高硅结晶度的 Si@C-700℃和

Si@C-800℃。在循环效率上[图 5(b)]，低硅结晶度硅

碳的库仑效率低于高硅结晶度硅碳，高硅结晶度硅

图5 硅碳的电化学性能

Fig.5 Electrochemical performance of Si@C
表 2　不同充电电压下的库仑效率

Table 2　Coulomb efficiency of silicon-carbon at different 
charging voltages

样品

Si@C-550℃
Si@C-600℃
Si@C-700℃
Si@C-800℃

首圈放电比容

量/(mAh·g-1)
1599
1586
1354
709

库仑效率

0.8 V
79.98%
79.02%
75.34%
64.77%

1.0 V
86.96%
85.83%
82.98%
73.94%

1.5 V
91.62%
91.04%
88.68%
80.97%
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碳的库仑效率在循环中维持在一个较高水平，且在

100圈循环中没有明显衰减。从容量保持率上看[图
5(c)]，适当的硅结晶度有利于提高循环后期的容量

保持率。Si@C-800℃因为硅结晶度最高并且含有

大量具有良好机械强度的 SiC[35]，其容量保持率比其

他硅碳更高更稳定。结合图5(d)和表2可以看出，在

首圈循环过程中，对比充电到 0.8、1.0 和 1.5 V 时的

库仑效率，低硅结晶度硅碳之间的差异较低，且高

于高硅结晶度的硅碳。

同样的活化步骤后，分别以 300、400、500、600、
1000 mA·g-1进行倍率性能测试，结果如图 5(e)、(f)所
示 ，Si@C-550℃ 能 在 上 述 电 流 下 分 别 发 挥 出

图6 (a)首圈充放电dQ/dV曲线；(b) EIS阻抗谱图；(c) GITT测试和DLi+；(d)和(e)分别为DLi+随放电和充电电压变化的曲线

Fig.6 (a) dQ/dV curve of the first charge-discharge cycle; (b) EIS Nyquist plot; (c) GITT curves and DLi+; (d) and (e) the DLi+ vs voltage 
profiles during discharge and charge, respectively
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1285.9、1186.9、1071.4、997.9、891.1、789.1 mAh·g-1

的放电容量。对比这四种硅碳的倍率性能可以发

现，硅结晶度的升高同样会使不同倍率的放电容量

下降，同时也会降低其容量保持率。

为进一步分析比对不同硅结晶度的硅碳材料

间的电化学性能差异，作首圈的微分电压曲线（dQ/
dV） 如图 6(a)所示。在放电过程中，Si@C-550℃在

0.11 V 和 0.03 V 处为双锂化峰，Si@C-600℃的则在

0.06 V 和 0.02 V 处，而 Si@C-700℃只在 0.03 V 左右

有明显的单锂化峰，Si@C-800℃则降低到了 0.01 V。

说明在首圈放电锂化过程中，硅结晶度的升高会使

其锂化电位降低。但在第一次嵌锂时，硅与锂结合

形成锂硅合金后脱锂，晶体硅都会转变为非晶硅[36]，

硅结晶度的升高对硅负极的预锂化有着较大影响。

EIS 阻抗谱中 [ 图 6(b)]，Si@C-550℃ 与 Si@C-
600℃由于硅结晶度较低，其阻抗差距较小；Si@C-
700℃因为硅结晶度的升高，阻抗有所增加，而

Si@C-800℃由于大量SiC的存在使其阻抗降低。

采用 GITT 在 500 mA·g-1的电流密度下测试硅

碳的锂离子扩散系数（DLi+），结果如图 6(c)所示。

Si@C-550℃、Si@C-600℃和 Si@C-700℃的 DLi+ 都在

10-10~10-8 cm2·s-1，Si@C-800℃的 DLi+ 则主要在 10-8 
cm2·s-1左右且保持在一个较高水平。四种硅碳的

DLi+ 都随其充放电的电位变化曲线分别如图 6(d)、(e)
所示，在放电过程中硅碳的 DLi+ 都随电位的降低而

总体降低。高硅结晶度的 Si@C-800℃的DLi+ 相比另

外三种硅碳有提高。

通过系统性电化学性能评估，不同硅结晶度的

硅碳复合材料呈现显著的性能差异。相较于其他

三种硅碳复合材料，高硅结晶度硅碳尽管展现出较

低体积电阻率与更优锂离子扩散系数，但在循环及

倍率性能等重要指标上，低硅结晶度的硅碳体系仍

具有综合性能优势。

3 结    论
（1）采用化学气相沉积法成功制备了具有碳层

封装的核壳结构气相沉积硅碳复合负极材料。通

过调控碳层封装温度（550~800℃），实现了硅碳中硅

结晶度的调节，并基于拉曼光谱对硅结晶度进行了

高精度检测和定量表征。

（2）实验结果表明，当封装温度为 550℃时，硅

碳中硅的晶化率仅为 7.3%；随着封装温度升高到

800℃，硅的晶化率达到了 31.6%，同时也伴随 SiC大

量生成，这导致其电化学性能降低。这表明碳层封

装温度会影响硅碳中硅的结晶度，同时硅的结晶度

升高对其电化学性能有负面影响。

（3）针对气相沉积硅碳材料工业化生产过程中

硅结晶度的检测控制问题，本研究提出的拉曼光谱

检测方法较常规XRD更为灵敏精确，可为硅碳中硅

结晶度的监测提供技术支撑，对于规模化气相沉积

硅碳产品的质量控制具有重要意义。
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