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分子填充策略调控木质素基硬碳封闭孔结构提升钠离子存储性能
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摘要： 制备封闭孔结构丰富的硬碳负极利于开发高能量密度钠离子电池。然而，封闭孔结构的提升通常需要较

高的碳化温度。本研究提出一种分子填充策略在低碳化温度下制备封闭孔结构丰富的硬碳材料，选用木质素热

解碳为基底，苝四甲酸二酐（PTCDA）为客体分子，通过PTCDA熔融扩散过程填充热解碳的孔隙结构，PTCDA
热解产物在微孔壁形成堆叠伪石墨域结构，促使开放微孔转变为封闭孔，在 1000 ℃下形成具有封闭孔结构丰富

的填充硬碳。通过调控 PTCDA的用量，填充硬碳的封闭孔体积从 0.16 cm3/g提升至 0.25 cm3/g，平均孔径从 1.79 
nm缩小至 1.45 nm。经过优化的填充硬碳负极较木质素基硬碳负极表现了更高的储钠容量和倍率性能，在 0.05 A/
g电流密度下容量可达300 mAh/g，5 A/g的电流密度下仍保留186 mAh/g。该工作为木质素基硬碳封闭孔结构的调

控和高性能钠离子电池负极开发提供了简便、高效的途径。
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Abstract: The fabrication of hard carbon anodes with abundant closed pore structures is beneficial for the 
development of high-energy-density sodium-ion batteries. However, the design of such closed pore structures 
typically necessitates higher carbonization temperatures. In this study, we propose a molecular filling strategy to 
synthesize hard carbon materials with rich closed pore structures at low carbonization temperatures. Lignin pyrolytic 
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carbon serves as the substrate, while perylene tetracarboxylic dianhydride (PTCDA) acts as the guest molecule to fill 
the pores of the pyrolytic carbon through the melting and diffusion process of PTCDA. The pyrolysis product of 
PTCDA forms a stacked pseudo-graphitic domain structure on the micropore walls, facilitating the conversion of 
open micropores into closed pores, and resulting in the formation of filled hard carbon with abundant closed pore 
structures at 1000 ℃. By adjusting the amount of PTCDA, the closed pore volume of the filled hard carbon increases 
from 0.16 cm3 g‒1 to 0.25 cm3 g‒1, while the pore size decreases from 1.79 nm to 1.45 nm. The optimized filled hard 
carbon anode exhibits superior sodium storage capacity and rate performance compared to the lignin-based hard 
carbon anode, achieving a capacity of 300 mAh g‒1 at 0.05 A g‒1 and retaining 186 mAh g‒1 at 5 A g‒1. This work 
provides a straightforward and efficient approach for constructing lignin-based hard carbon closed-pore structures 
and developing high-performance sodium-ion battery anodes.
Keywords: lignin; hard carbon; sodium-ion batteries; closed pore; anode

引 言

电力需求的持续增长，正推动新型电网级规模

储能技术的发展。规模储能用于平衡可再生能源

间歇性发电与能源需求之间的供需[1]。钠离子电池

较锂离子电池具有更优异的倍率性能、循环稳定性

和低温性能，成为当前大规模储能领域的关键技

术[2]。开发高容量、低成本的负极材料是加速钠离

子电池商业化的关键途径[3]。

硬碳是当前钠离子电池的一种商用负极材料，

它是由含氧高分子聚合物为原料制备的一种无定

形碳材料，具有复杂的微观结构，通常被认为是由

堆叠和扭曲的石墨烯层堆积构成。随机取向的伪

石墨结构域使硬碳具有缺陷丰富、碳层间距大、封

闭孔结构丰富的结构特点[4]。其中，封闭孔是一种

不与材料外表面联通的孔道结构，提供丰富的钠离

子存储位点，是提升储钠性能的重要结构[5]。因此，

制备封闭孔结构丰富的硬碳有利于开发高容量的

钠离子电池。

硬碳结构的复杂性导致封闭孔结构是难以精

准调控的。一方面，传统直接碳化制备的硬碳易形

成大量开放微孔与表面缺陷，造成不可逆容量高、

首次库伦效率偏低[6]；另一方面，生物质等前驱体本

身组分复杂、结构异质性强的特点，碳化过程易导

致孔结构与微晶排布不可控[7]。目前常用的封闭孔

构建策略主要包括热解调控法[8]、模板法[9]、物理改

性法[10]、分子交联法等[11]。热解调控法主要通过控

制碳化温度和时间，促使伪石墨畴发育，使开孔收

缩为封闭孔，但这会导致封闭孔的孔壁过度致密

化，阻碍钠离子扩散；模板法可借助硬模板/软模板

造孔后经过高温碳化实现孔道封闭，但存在模板残

留、后处理条件苛刻、成本高以及开孔难以封闭等

问题；分子交联法可以通过预氧化、分子聚合等过

程丰富前驱体交联结构，但前驱体的交联程度和硬

炭的封闭孔结构难以精准调控，且该策略通常引入

大量缺陷，可逆比容量低[12-13]。上述策略通常需要

在高温碳化（>1300~1600 ℃）条件下进行，石墨微晶

的随机重排会导致封闭孔尺寸呈现宽分布特征，这

使得大的封闭孔无法高效存储钠离子。然而，低温

碳化常常会以牺牲封闭孔结构为代价，制约储钠的

总容量和低电位平台容量提升。因此，如何通过低

温碳化过程调控封闭孔成为当前亟需解决的技术

难题。

分子填孔策略逐渐被用于精细调控硬炭的封

闭孔结构。其中，化学气相沉积（CVD）以气体小分

子为填充分子，在相对温和碳化温度下实现开放孔

的填堵、构建封闭孔结构[14]。Chen等[15]采用 CVD 策

略，以甲烷、甲苯等为碳源，在多孔裂解碳基底上调

控沉积，封闭开放孔结构。该工艺将多孔裂解碳的

高比表面积（约 100 m2/g）显著降低至约 2 m2/g，并使

其孔隙由氮气可及的开孔转变为封闭结构。优化

后的材料在钠离子电池中展现出 325 mAh/g的高可

逆容量；Zhang等[16]以商业多孔碳为基底，酚醛树脂

的热解气为碳源，构建具有封闭孔结构的碳材料。

在 800°C 的沉积温度下，热解气中的碳源分子在多

孔碳的开放孔隙内部及入口处分解并沉积，形成致

密的碳层，从而将高孔隙率的开放孔结构有效地转

化为低孔隙率的封闭孔结构。硬炭材料的比表面

积从初始的约 1500 m2/g 显著降低至约 4.5 m2/g，并
促进了封闭孔的形成，为钠离子提供了高效的存储

空间。优化后的硬碳材料在钠离子电池中展现出

325 mAh/g的优异可逆容量。Yang等[17]通过多步协
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同调控策略，成功构建富含封闭孔和短程有序石墨

烯纳米畴的硬碳结构。该策略利用CO2刻蚀在硬碳

骨架上创造丰富的开放孔隙，通过预热处理促使部

分开放孔隙收缩与重组，最终采用 CVD 工艺，在优

化的温度下使甲烷热解产生的碳源在多孔表面及

孔隙内部沉积。使开放的微孔封闭，形成额外的、

利于钠离子存储的封闭孔结构，且沉积的石墨化碳

层构建优化的离子传输网络。优化后的硬碳样品

实现了高达 420 mAh/g 的可逆容量，平台容量占比

达到 82%。但CVD方法仍存在明显短板，例如依赖

气相前驱体、设备要求高、包覆均匀性差、深层孔道

调控难度大、工艺可控性不足，难以满足绿色、低成

本、规模化的制备需求。因此，现有封闭孔构建策

略普遍难以兼顾温和碳化、高效调控、绿色低成本

与结构均匀性[18]。因此，发展非气体分子填充法来

调控硬碳封闭孔，有望突破现有技术瓶颈，为高性

能硬碳负极的制备提供一条更可行的新路径。

木质素具有丰富的芳香环结构和含氧官能团，

低温热解时可以形成多孔且稳定的碳骨架[19]。基于

此，本研究以木质素基热解碳为碳框架、苝四甲酸

二酐（PTCDA）为填充分子，采用熔融填充策略，实

现木质素基硬碳孔结构的定向调控，制备出高封闭

孔含量的填充硬碳材料。与纯木质素基硬碳相比，

填充硬碳的开放孔显著减少，且闭孔体积从 0.16 
cm³/g 提升至 0.25 cm³/g，孔径从 1.79 nm优化至 1.45 
nm。填充硬碳较木质素基硬碳的储钠平台容量从

114 mAh/g 提升到 155 mAh/g（0.05 A/g），在 5 A/g 电

流密度下的容量从 51 mAh/g 提升到 186 mAh/g，在
0.1 A/g电流密度下循环 100次的容量保持率从 84%
提升到 98%。本研究为低温碳化设计高性能的钠

离子电池硬碳负极提供了新思路与方法。

1 实验材料和方法

1.1 材料

木质素，山东龙力生物科技股份有限公司；苝

四甲酸二酐（PTCDA），上海麦克林生化科技有限公

司；聚偏二氟乙烯（PVDF），科路德化工科技（上海）

有限公司；玻璃纤维隔膜，Whatman公司；金属钠片，

科路德科技有限公司；导电碳黑（Super P），科路德

科技有限公司；N-甲基吡咯烷酮，科路德科技有限

公司。

1.2 PLHC 的制备

将木质素装入石墨舟内，并置于管式炉中进行

热解，氮气氛围下以 5 ℃/min的速率升温至 600 ℃，

保温 2 h后得到木质素基热解碳（LHC）。将 LHC摆

震球磨 10 min，与一定质量比的PTCDA在玛瑙研钵

中均匀研磨混合，随后向体系中滴加少量NMP并继

续充分混合研磨，将得到的样品置于 105 ℃的真空

干燥箱中，干燥后得到红棕色粉末。对应不同的质

量比（PTCDA：LHC=1：1、1：5、1：8、1：10），分别将样

品命名为 PLHC‒1/1，PLHC‒1/5，PLHC‒1/8，PLHC‒
1/10。

将上述样品放入管式炉中，在氮气氛围下，以

5 ℃/min 的升温速率升至 1000 ℃，碳化 2 h，所得样

品用 PLHC‒1/x‒1000（x 表示 PTCDA 与 LHC 的质量

比，x=1、5、8、10，依次对应 PLHC‒1/1‒1000，PLHC‒
1/5‒1000，PLHC‒1/8‒1000，PLHC‒1/10‒1000，PLHC
‒1000指代 PLHC‒1/8‒1000）。为了比较，将 LHC和

PTCDA直接在1000 ℃下进行碳化，所得样品分别用

LHC‒1000、PC‒1000表示。

1.3 样品结构表征

采 用 X 射 线 衍 射 仪（XRD, Bruker D8-
ADVANCE）对样品的晶体结构进行表征，测试采用

Cu Kα 辐射源（λ = 1.5406 Å）。使用傅里叶变换红

外光谱仪（FTIR, IS50R, Thermo Fisher Scientific）对

样品的官能团进分析。通过场发射扫描电子显微

镜（SEM, SU8220, Hitachi）和场发射透射电子显微

镜（TEM, Talos F200S, FEI, Thermo Fisher Scientific）
观察样品的表面形貌与微观结构。利用拉曼光谱

仪（Horiba LabRAM HR Evolution, HORIBA Jobin 
Yvon）在 532 nm激发波长下对硬碳材料的缺陷信息

进行表征。采用 X 射线光电子能谱仪（XPS, 250Xi, 
Thermo Fisher Scientific）分析样品表面的化学组成

与元素价态。使用 ASAP 2460型氮气吸附-脱附分

析仪（Micrometrics）及小角 X 射线散射仪（SAXS, 
BL19U2）对样品的孔结构特性进行表征。

1.4 电极片制备及电池的组装

按 8：1：1的质量比称取碳材料、导电碳黑、黏结

剂溶液于 5 mL样品瓶中，室温下搅拌 12 h。将搅拌

均匀的浆料涂覆在铜箔上，80 ℃真空干燥 12 h，冷
却至室温后裁剪成 12 mm的圆形电极片，电极片的

活性物质负载量在 0.8‒1.5 mg/cm2。以金属钠为对

电极，使用玻璃纤维隔膜，硬碳材料

为工作电极，以 1M NaPF6 的乙二醇二甲醚
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（DME）为电解液，组装成纽扣电池。

1.5 电化学性能测试

在 CT-4008 T-5V20mA‒164 Neware 电池测试

系统（中国深圳 Neware）上进行恒电流充放电

（GCD）性能曲线和循环性能测试。使用VMP-3e电
化学工作站（VMP3E，Bio Logic，法国）进行循环伏安

法和电化学阻抗法光谱（EIS）测试。

2 实验结果与讨论

2.1 分子填充木质素基热解碳

先前研究证实，木质素低温热解碳含有丰富的

微孔结构，可以作为理想的多孔碳框架[20]。PTCDA
分子以稠合芳环为主，且在接近 400 ℃下发生熔融

并渗入多孔碳的孔隙，可通过π-π堆积效应而吸附

到碳材料的孔壁上。在碳化时 PTCDA 衍生碳在孔

壁上生长、重排，实现孔隙的封堵，构筑封闭孔

结构。

为追踪PTCDA进入木质素衍生多孔碳的过程，

利用 XRD 检测样品在室温至 600 ℃期间的晶体结

构变化（图 2a-c）。木质素基热解硬碳表现出典型

的无定形碳特征。PC 由于其有序的分子堆积，在

2θ = 9.0°、12.7°、25.2°和 27.7°处出现尖锐的衍射峰，

随着碳化温度的升高，PTCDA 的特征峰逐渐减弱，

最终表现出无定形碳特征[21]，这表明 PTCDA在接近

600 ℃时发生了分解和碳化。与 LHC 和 PC 相比，

PLHC‒1/8 表现出两种前驱体的协同碳化。在 25-
300 ℃之间，PLHC‒1/8 既保留无定形碳的凸出峰，

又保留PTCDA的尖锐结晶峰，表明木质素的非晶结

构和PTCDA的晶体结构同时存在于复合前驱体中。

从 400 ℃到 500 ℃，PTCDA的尖锐结晶峰逐渐消失，

早于 PTCDA 的 600 ℃热解温度，这可能是由于

PTCDA 填充到堆叠的碳层中。在 600 ℃时，PLHC
出现一个较宽的无定形碳凸出峰，峰形与 LHC 类

似，表明复合前驱体已完全热解，形成均匀的非晶

态碳结构。根据傅里叶变换红外光谱（FTIR）（图

1e），纯 PTCDA 在 1700 cm‒1（酸酐 C=O 伸缩振动）、

1600– 1400 cm‒1（苝环骨架振动）及 1300– 1000 
cm‒1（酸酐 C-O-C 伸缩与芳香 C-H 面内弯曲振动）

处呈现一系列特征吸收峰[22]。经 500 ℃热解后，

PTCDA-500 中上述特征峰显著减弱并宽化，表明

PTCDA 发生热解并向无定形碳转化。LHC-500 的

含氧官能团特征峰基本消失，表明木质素多孔碳在

500 ℃下已发生深度热解。值得注意的是，PLHC-
500的光谱中未发现关于 PTCDA 酸酐特征峰，其芳

香碳骨架相关信号又较LHC-500显著增强且宽化，

这可能是因为 PTCDA 熔融后主要进入木质素衍生

碳 的 碳 层 结 构 中 ，而 非 碳 层 的 表 面 包 覆[23]。

Brunauer-Emmett-Teller （BET）测试揭示 PC-500、
LHC-500和PLHC-500样品的比表面积和孔结构特

征。图 1（f）、（g）分别为 LHC-500、PC-500、PLHC-
500的氮气吸/脱附曲线和孔径分布，LHC-500呈现

典型的 I 型等温线，在低相对压力区（P/P0<0.1），发

生明显吸附，表明LHC-500具有丰富的微孔结构以

及较高的比表面积与孔体积。

PC-500 和 PLHC-500 的氮气吸附量较 LHC-
500 低，无明显的孔分布峰。LHC-500、PC-500 和

PLHC-500 的比表面积分别为 292.1、12.3、4.5 m2/g，
对应的孔体积分别为 0.15、0.02、0.01 cm3/g。PLHC-
500的比表面积与氮气分子能探测的孔体积显著降

低，说明 PTCDA 成功进入木质素基热解碳的孔道

中。上述结果表明，PTCDA通过熔融渗透进入多孔

碳的孔道，在孔壁位置发生吸附并随后发生共热

解，对木质素基热解碳的开放孔道进行了填充，有

助于后续碳化中封闭孔的形成。

2.2 填充硬碳的结构特征

LHC‒1000、PC‒1000和PLHC‒1000样品的扫描

电镜图像如图 2（a-c）所示，LHC‒1000 呈现出不规

则的块状颗粒形貌；PC‒1000呈现出针状的堆积结

构；PLHC‒1000 则呈现出与 LHC‒1000 类似的块状

形貌，无明显的相分离，说明 PTCDA 在碳化过程中

充分地与 LHC 融合并均匀碳化。通过 TEM 测试进

一步揭示碳材料的微观结构，如图 2（d-f），LHC‒
1000呈现典型的硬碳特征，碳层排列无序；PC‒1000
则表现出明显的局部石墨化条纹；PLHC‒1000在呈

现出硬碳的无序特征的和明显的纳米封闭孔结构，

进一步印证PTCDA在熔融填充多孔碳后，在碳化过

程中形成更多的封闭孔结构，为 Na+的存储提供更

多的位点。

通过 XRD 对 LHC ‒ 1000、PC ‒ 1000 和 PLHC ‒
1000 样品的微观晶体结构进行表征。图 3（a）可以

看出所有样品在 2θ 为 23°和 43°附近有两个明显的

特征峰，分别对应于石墨微晶的（002）晶面和（100）
晶面[24]，PLHC‒1000的峰位（2θ ≈ 22.4°）有最大的层

间距（d002 ≈ 0.397 nm），大于 LHC‒1000（d002 ≈ 0.394 
nm）和 PC‒1000（d002 ≈ 0.365 nm），说明 PTCDA 的引
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入扩大了硬碳的碳层间距。氮气吸脱附等温线（图

3b-c）表明，LHC‒1000 具有发达的微孔结构，比表

面积和孔体积显著，比表面积为 117.95 m2/g，孔体积

为 0.055 cm3/g；PLHC‒1000的氮气吸附量极低，几乎

无开放孔信号，比表面积为 1.08 m2/g，孔体积为

0.008 cm3/g，这可能是由于 PTCDA 衍生碳成功进入

木质素基热解碳的孔道，使得填充硬碳中形成更多

封闭孔。

图1 （a）LHC，（b）PC和（c）PLHC在25~600 ℃的XRD图谱，（d）FTIR图谱，（e）N2吸附-解吸等温曲线，（f）相应的孔径分布。

Figure 1 XRD patterns of (a) LHC, (b) PC and (c) PLHC from 25 ℃ to 600 ℃,
注:(d) FTIR patterns, (e) N2 adsorption-desorption isothermal curves, (f) the corresponding pore size distributions.

图2 (a)LHC‒1000，(b)PC1000，(c)PLHC‒1000的SEM图像，(d-f)TEM图像。

Figure 2 SEM images of (a) LHC‒1000, (b) PC1000, (c) PLHC‒1000, (d-f) TEM images.

··5



第XX卷化 工 学 报

Raman 光谱（图 3d）显示，所有 HC 样品在 1350 
cm‒1处均呈现宽泛的缺陷峰（D 带），在 1600 cm‒1处

呈现石墨峰（G 带）[25]。经洛伦兹峰拟合后，可识别

出四个特征谱带：1240 cm‒1（D1 带）、1350 cm‒1（D
带）、1500 cm‒1（D2带）和 1600 cm‒1（G 带）[26]。PLHC‒
1000 的 ID/IG值为 1.12，低于 LHC‒1000 的 1.18，表明

封闭孔的构建使PLHC‒1000的缺陷密度有所降低，

结构有序度提升。

通过XPS测试分析（图 3e-f）硬碳样品的表面官

能团。宽谱表明PLHC‒1000的表面氧含量（16.1%）

高于LHC‒1000的 13.1%；高分辨O 1s谱可以拟合成

OI 型 峰（533.7 eV；-COOH，-COOR），OII 型 峰

（532.2 eV；C-OH，-C-O-C-）以及 OIII 型峰（531.1 
eV；C=O），PLHC‒1000样品的OIII型峰的占比较高，

达到 14.2%，而 LHC‒1000 样品的 OIII 型峰仅占比

5.3%，说明 PTCDA 的引入带来更多的羰基官能

团[27]。上述结果表明 PTCDA 的引入成功优化硬碳

材料的表面化学环境，实现硬碳样品的表面含氧量

的增加，生成更多有利于稳定 SEI 形成的羰基官

能团。

如图 3（g），所有硬碳样品的 SAXS曲线在 0.1~1 
Å-1范围均表现出肩峰，表明三种硬碳材料中含有较

丰富的孔结构。PLHC-1000 较 PC-1000 表现出较

高的肩峰强度。LHC-1000和PLHC-1000的肩峰强

度相近，但是 LHC-1000 具有更多的开放微孔结构

（图 3b-c）。因此，这可以表明PLHC-1000具有更丰

富的纳米孔结构和更大的孔体积。另外，相较于

LHC-1000，PLHC-1000 的肩峰位置对应的 Q 值更

小，表明PLHC-1000有更小的封闭孔。这可能是因

为PTCDA的引入对开放孔隙进行填充，抑制木质素

基硬碳中过大孔隙的形成。

图 3h 统计了三种材料的封闭孔体积与封闭孔

直径，相比于 LHC‒1000，PLHC‒1000的封闭孔体积

从 0.16 cm3/g提升到 0.25 cm3/g，提升约 56%，与此同

时，封闭孔平均孔径从 1.79 nm缩小到 1.45 nm，这表

明 PLHC‒1000 比 LHC‒1000 有更多的封闭孔（图

3i）。这可归因于 PTCDA成功填充木质素热解碳的

孔道，促使类石墨结构域转化为伪石墨结构域，从

而在碳骨架中形成更多封闭孔隙。大层间距的伪

石墨结构域利于促进钠离子在碳层间的快速

扩散[28]。

2.3 填充硬碳的电化学性能

如图 4（a）所示，LHC‒1000、PC‒1000 和 PLHC‒

1000 在 0.05 A/g 电流密度下具有 216 mAh/g、135 
mAh/g、300 mAh/g 的可逆储钠容量。图 4（b）展示

LHC‒1000与 PLHC‒1/x‒1000样品的比容量贡献统

计图。LHC‒1000的低电位平台容量为 114 mAh/g，
高电位斜坡容量为 103 mAh/g。与之相比，PLHC‒1/
8‒1000 的平台容量为 155 mAh/g，斜坡容量为 145 
mAh/g。随着 PTCDA 的引入，硬碳的斜坡容量和平

台容量得到提升，这主要源于PTCDA热解过程中带

来的氧官能团以及熔融填充带来的更大的封闭孔

体积，平台容量的提升源于封闭孔数量增加促进

Na+孔内填充，斜坡容量的提升源于层间距扩大与羰

基位点协同作用[29-30]。另一方面，占比更多的羰基

官能团能通过表面功能重构，在醚基电解液中与盐

形成高度稳定的 SEI 膜，从而表现出更优的首次库

伦效率[31]，随着PTCDA与LHC的质量占比超过 1：8，
PLHC‒1/x‒1000 的平台容量逐渐下降，首次库伦效

率也逐渐下降，说明过多地引入PTCDA会导致孔结

构的过度封闭以及缺陷的过度增加。

图 4（c-d）展示 PLHC‒1000、LHC‒1000 和 PC‒
1000 样品的倍率性能图。PLHC‒1000、LHC‒1000
和 PC ‒ 1000 样品的首次库伦效率分别为 67.5%，

50.8%，50.1%。PLHC‒1000表现出最优异的倍率性

能，在 0.05、0.1、0.2、0.5、1、2、5 A/g电流密度下的可

逆比容量分别为 300、282、268、249、234、217、186 
mAh/g，而且当电流密度恢复到 0.05 A/g 时，PLHC‒
1000 的比容量可以回到 294 mAh/g，表现出良好的

稳定性。同时PC‒1000因其石墨微晶结构和较小的

层间距展示出优异的倍率性能但比容量较低[32]。

PLHC‒1000 较 LHC-1000 具有更加优异的倍率性

能，这可能得益于PLHC-1000中大的层间距的伪石

墨结构可以降低 Na+扩散势垒，且小尺寸的封闭孔

结构可以促进快速可逆储钠[33]。

如图 4（e）所示，在 0.1 A/g 电流密度下测试

PLHC ‒ 1000、LHC ‒ 1000、PC ‒ 1000 的循环性能。

PLHC‒1000、LHC‒1000、PC‒1000在 100次循环后容

量分别保持在 276 mAh/g，199 mAh/g，113 mAh/g，容
量保持率分别为 98%，93%，84%。当电流密度增加

到 1 A/g 时（图 4f），在经过 800 次循环后，PLHC‒
1000、LHC‒1000、PC‒1000具有 195 mAh/g、83 mAh/
g、69 mAh/g，其中 PLHC‒1000 较 LHC-1000 的容量

保持率提升了 27%。这可能归因于 PLHC‒1000 中

大层间距的伪石墨域结构和小封闭孔结构更助于

Na+可逆的嵌入与脱出，从而在长循环测试的反复充
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放电中保留良好的结构稳定性。

2.4 填充硬碳的储钠动力学研究

为了探究孔结构调控对硬碳储钠动力学的影

响，对LHC‒1000、PC‒1000、PLHC‒1000进行电化学

动力学表征。如图 5（a），0.1 mV/s 下的 CV 曲线显

示，PLHC‒1000 较 LHC‒1000 和 PC‒1000 在低电位

区表现出更尖锐的氧化还原峰，对应钠离子在硬碳

层间及封闭孔中的嵌入与脱嵌过程。如图 5（b）所

示，通过不同扫描速率（0.1~2 mV/s）的 CV 曲线，基

于氧化峰的峰值电流与扫描速率计算得到 b 值，其

中 PLHC ‒ 1000 的 b 值为 0.14，低于 LHC ‒ 1000 的

0.22，二者表现为典型的扩散控制的动力学过程，而

PC‒1000的 b值为 0.83，更接近电容控制的动力学过

程，硬碳样品的储钠过程中扩散控制的比例更高，

反映出封闭孔主导的储钠机制，与封闭孔增多的结

构特征一致[34]。

如图 5（c-e），DRT分析结果证实，LHC‒1000在

低弛豫时间区域（0.01‒1 s）呈现复杂的多峰信号，对

应开放微孔诱导的电解液副反应与不稳定 SEI 演
化；PC‒1000则表现出随着嵌钠过程持续增强的界

面弛豫信号，反映出较差的截面稳定性；相比之下，

PLHC‒1000在低弛豫时间区的额外峰明显减弱，仅

在高电位下出现微弱单峰，对应开放微孔电解液浸

润和双电层过程的减少，与电化学测试的结果相照

应，低 τ区弛豫信号说明 PTCDA改性木质素基硬碳

有效地减少开放微孔，开孔向闭孔的转变能降低界

面副反应并形成更稳定的 SEI膜，而高 τ区体相扩散

弛豫峰的强度的降低证实了 Na+ 扩散动力学的

 
图3 LHC‒1000、PLHC‒1000和PC‒1000的（a）XRD图谱，（b）N2吸附-脱附等温曲线，（c）相应的孔径分布，（d）拉曼光谱，（e）

XPS测量光谱，（f）O 1s峰的高分辨率分布，（g）SAXS图谱，（h）闭孔体积和闭孔直径，（i）开孔向闭孔转变示意图。

Figure 3 (a) XRD patterns, (b) N2 adsorption-desorption isothermal curves,
注:(c) the corresponding pore size distributions, (d) Raman spectra, (e) XPS survey spectra,(f) the high resolution of O 1s peak fitting profiles, (g) SAXS 

pattern of LHC‒1000, PLHC‒1000 and PC‒1000, (h) Closed pore volume and closed pore diameter and (i) Open-to-closed pore transformation.
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提升。

使用GITT测试进一步研究硬碳的储钠行为（图

5f-g），PLHC‒1000 负极在放电过程中，0.42 V 以上

时，Na+扩散系数呈现缓慢上升的趋势，这可能是由

于 Na+在扩散到接近碳材料表面时，受到缺陷位点

的吸引；在 0.42 V 到 0.26 V 之间，Na+扩散系数呈现

下降的趋势，这可能是由于穿过碳层带来的阻力；

在 0.26 V到约 0.09 V之间，Na+扩散系数呈现短暂的

上升，这可能是由于Na+穿过靠近表面的碳层，进入

到碳层的间隙中并受到孔口的吸引；在 0.09 V 到

0.001 V之间，Na+扩散系数呈现“V”型特征，Na+扩散

系数的下降可能是由于 Na+逐渐向孔口堆积，而随

后 Na+扩散系数的上升可能是由于 Na+开始向孔内

进行迁移，充电的过程则表现出与放电过程相反的

Na+扩散系数变化。PLHC‒1000的扩散系数整体高

于 LHC‒1000，在放电阶段的低电位平台区，PLHC‒
1000 的扩散系数最高达到 10‒8.4 cm2/s，而 LHC‒1000
的扩散系数最高为 10‒8.6 cm2/s。在充电阶段的低电

位平台区，在同电位下 PLHC‒1000 的 logDNa+值比

LHC‒1000 平均高 0.3。且 PLHC‒1000 在低电位平

台区的钠离子扩散系数显著高于 LHC‒1000，说明

小尺寸的封闭孔结构为钠离子提供更稳定高效的

存储位点，使得平台区储钠动力学更优。

3 结语

本研究提出一种分子填充策略，在低温碳化条

件下制备具有丰富封闭孔结构的木质素基硬碳。

以木质素基热解碳为框架、PTCDA 为客体分子，通

过 PTCDA 熔融扩散过程填充木质素基热解碳孔结

构，实现木质素硬碳从开放多孔向封闭孔的转化。

通过调节PTCDA的填充量，实现对硬碳中封闭孔的

孔体积和孔直径的优化。与 LHC‒1000相比，PLHC
‒1000的封闭孔体积从 0.16 cm3/g提升至 0.25 cm3/g，
平均孔径从 1.79 nm缩小至 1.45 nm。填充硬碳具有

优异的储钠性能，在 0.05 A/g 电流密度下展现出

300 mAh/g的可逆容量，在 5 A/g电流密度下仍保持

186 mAh/g 的可逆容量，在 1 A/g 电流密度下循环

800次容量保持在 195 mAh/g，综合性能均优于纯木

质素基硬碳材料。本研究为钠离子电池硬碳负极

中封闭孔结构的设计提供理论与技术参考。

 
图4 碳材料的电化学表征。（a）第5次循环下的GCD曲线和（b）50 mA/g电流密度下的容量贡献。（c）倍率性能。（d）5 A/g电流

下的GCD曲线。

Figure 4 Electrochemical characterization of carbon samples. (a) The 5th GCD curves and (b) Capacity contribution at a current 
density of 50 mA g‒1. (c) Rate capacity performances.
注:(e)0.1 A/g时的循环性能。(f)1 A/g下的长循环性能。

(d) GCD curves at a current of 5 A g‒1. (e) Cycling property at 0.1 A g‒1.(f) Long-term cycling performance at 1 A g‒1.
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