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摘 要 硅负极材料由于具有非常高的理论比容量, 使之成为锂离子电池极具前景的负

极替代材料. 然而, 硅负极材料在充放电过程中会发生非常大的体积变形, 这会引起活性

材料的破坏失效, 严重影响其电化学循环性能, 成为制约其在锂离子电池领域广泛应用

的最大瓶颈. 本文介绍了硅负极材料的不同结构形态及其在充放电过程中电化学性能的

退化机理, 并综述了充放电过程中的力学性能演化、相关理论分析、数值模拟计算等方

面的最新国际研究进展, 展望了硅负极材料力学失效方面的研究重点.
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1 引 言

在当今科学技术发展中,能源、环境和信息

技术已成为 21 世纪人类社会最为重要三大领

域, 可再生能源的开发与利用已成为人类社会

可持续发展的重要基础. 在《国家中长期科学

和技术发展规划纲要 (2006-2020)》中,能源排在

8个重点技术领域的第一位,并指出: “能源在国

民经济中具有特别重要的战略地位. 我国目前

能源供需矛盾尖锐,结构不合理;能源利用效率

低;一次能源消费以煤为主,化石能的大量消费

造成严重的环境污染”. 这些问题直接导致了诸

如当前社会各界广泛关注的 “雾霾” 等恶劣气

象灾害, 严重影响了社会的可持续发展. 在《国

民经济和社会发展第十二个五年规划纲要》中,

我国又进一步明确提出了要重点支持发展 “新

能源” 战略性新兴产业. 锂离子二次电池 (通常

称为锂离子电池)作为一种绿色高效、无污染的

新一代能源,具有高电压、高能量密度、自放电

小、循环寿命长、无污染和无记忆效应等优点,

已广泛应用于移动通信、笔记本电脑、小型摄

像机等电器设备上,在电动汽车、卫星、航空航

天以及空间军事等领域也显示出了良好的应用
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前景 (Lindley 2010, Liu et al. 2010,Li et al. 2009).

锂离子电池同镍氢等其他电池的结构一

样, 主要由外壳材料 (周益春等 2010, 潘勇等

2010)、正极材料、负极材料 (Lei et al. 2013)、隔

膜材料以及电解质 5部分组成 (郭炳坤等 2002).

锂离子电池放电过程的工作原理如图 1 所示,

放电时锂离子和电子从负极中脱出, 锂离子在

有机电解质溶液中向正极迁移, 穿过隔膜到达

正极, 与此同时电子在外电路中从负极流向正

极并驱动电子器件, 两者在正极处复合成锂原

子嵌入到正极材料中. 上述过程即为一个完整

的放电过程, 而充电过程则与之相反.

目前, 锂离子电池负极材料以石墨化碳材

料为主, 它导电性能好, 具有良好的层状结构,

适合于锂离子的嵌入和脱出, 为良好的电压平

台, 充放电效率在 90%以上 (Zhang et al. 1998).

但石墨化碳负极材料最大的不足就是理论容量

不高 (372 mAh/g) (Xiao et al. 2011),目前的实际

应用已经接近于其理论极限, 但是仍不能满足

人们对锂离子电池比能量逐步增长的需求, 因

此, 寻找具有更高理论比容量的锂离子电池负

极材料势在必行.

硅 (Si)在替代石墨用作锂离子电池负极

材料是非常有潜力的, 而且地球储量丰富 (占

地球表层的 25.8%).在已知的锂离子电池负极

材料中, 硅具有最高的理论比容量 (Li22Si5,

4200 mAh/g) (Hertzberg et al. 2010),要比市场上

大量使用的石墨负极材料的理论比容量大 10

倍. 因此, 很多研究者将硅作为锂离子电池负

极材料的一个重要研究方向, 并将其制备成纳

米颗粒 (Magasinski et al. 2010)、纳米线 (Liu et

al. 2011, Peng et al. 2005, Chan et al. 2008)、

纳米薄膜 (Hertzberg et al. 2011, Lee et al. 2001,

Maranchi et al. 2003)、纳米管 (Park et al. 2009)、

氧化物 (Sun et al. 2008) 及合金材料 (Lee et

al. 2010), 大大改善了锂离子电池的循环性能.

但是, Si作为负极材料在使用过程中由于

Li
+

图 1 锂离子电池工作原理及电极材料充电

破坏过程示意图

锂离子的嵌入和脱出, 会产生非常大的体积变

形, 约 300%∼ 400% (Beaulieu et al. 2001, Ryu et

al. 2011, Zhao et al. 2011a),这直接造成了锂离子

电池电化学性能的衰退, 严重制约了高容量 Si

负极材料在锂离子电池特别是动力电池中的广

泛应用 (Golmon et al. 2010, Hu et al. 2010, Sethu-

raman et al. 2010a, Zhao et al. 2010, 2012a). 因此,

高性能锂离子电池面临的挑战并不是一个单纯

的化学问题 (容量、效率等),还是一个重要的力

学问题 (粉化、剥落等)! 基于此, 本文根据硅负

极材料充放电过程中微观结构的变化机理, 综

述了其在电化学循环过程中的应力演化规律、

相关理论模型及数值模拟计算等方面的最新国

际研究进展, 并展望了硅负极材料力学失效方

面的研究重点.

2 首次循环过程中的应力破坏造成不

可逆容量损失

硅基材料具有高比容量使其有望成为下一

代锂离子电池的负极材料, 但其循环性能差仍

是解决的难点. 硅基材料在脱嵌锂过程中存在

体积膨胀和收缩是固有事实, 无法抑制其体积

变化,只能通过硅基材料的纳米化、薄膜化、硅

碳复合化及合金化来改善硅颗粒的粉化及破裂

程度.然而,锂离子电池首次循环过程中出现的

应力破坏导致的容量损失仍然是当今面临的主



第 6 期 马增胜等: 锂离子电池硅负极材料衰退机理的研究进展 583

要问题之一.

2.1 首次充放电的循环性能退化机理

锂离子电池在连续充放电过程中, 很容易

发生容量损失, 导致电化学性能的衰退, 严重

制约了锂离子电池市场化应用, 特别是对于容

量需求比较大、功率要求比较高的动力电池.

早在 2001年, 中国科学院物理研究所的黄学杰

研究员课题组就已经对纳米 Sn-Sb 合金负极

材料循环性能的退化问题进行了研究, 并提

出了解决这一问题的有效方法 (Li et al. 1999,

2001). Maranchi 等 (2006) 通过磁控溅射的方法

在 Cu 基底上沉积了 250 nm 厚的 a-Si薄膜, 在

大约 C/2.5 倍率的条件下对其组装的电池进行

充放电测试. 在第 1个循环和第 30个循环测试

后,电极材料的表面出现了不同程度的裂纹. 这

说明, 硅负极材料在第一次充放电之后就出现

了断裂失效,随着充放电过程的继续进行,材料

表面出现更加严重的裂纹,甚至剥落,这大大影

响了活性材料的工作效率, 直接导致了循环性

能的退化.

为了深入理解锂离子电池电极材料在充放

电过程的失效破坏, 需对其嵌锂和脱锂过程中

的微观结构变化进行分析. 晶体 c-Si材料嵌锂

后, 会转变成非晶结构的 a-LixSi, x大约取值

为 3.5 (Limthongkul et al. 2003, Obrovac &

Krause 2007, Li & Dahn 2007). 如图 2所示, Si圆

片材料的晶体状态与无组织状态存在尖锐的相

界, 其宽度大约为 1 nm (Chon et al. 2011).

由于缺乏相变诱导应力与力学破坏之间的

量化关系, c-Si材料锂化过程中的相变机理一

直不清楚,直到Chon等 (2011)确定了 Si圆片材

料锂化初始阶段的应力及损伤演化过程. 锂化

后, a-Si 材料中的平均应力 σ 可以通过 Stoney

方法 (Stoney 1909) 确定

σ =
Msh

2
s

6h
κ (1)

Si 

1 mm

a-LixSi

a-LixSi

c-Si

c-Si

5 nm

 (a) c-Si部分锂化 h 后的截面扫描电镜图片，
    嵌锂电流密度为. mA/cm2

 (b) 
 nm (Chon et al. 2011)

图 2

式 (1) 中 hs 和 h 分别是 c-Si 和 a-Si 圆片的厚

度, κ是应力引起 c-Si材料曲率的变化量, Ms是

c-Si 圆片的弹性模量. 值得注意的是, a-Si 材料

的力学性能对计算平均应力是没有必要的, 只

需要通过充电状态 z 可确定厚度值 h (Chon et

al. 2011). κ可以通过多光束光学传感器 (multi-

beam optical sensor, 简称 MOSS) 测量 (Sethura-

man et al. 2010b, 2010c),根据光学几何关系,可

以得到

κ =
d− d0

2d0L

ne

na
(2)

式中, d 是 CCD 相机接收到的相邻两个激光斑

点之间的距离, d0 是相邻两个激光斑点之间的

初始距离, L是 CCD相机与被测材料之间的距

离. ne 和 na 分别是电解质和空气的折射率, 分

别取 1.42 (Zhao et al. 2012b) 和 1.0. 如图 3(a)

所示, 电池电势在充电过程中逐渐达到一个稳

态值 (代表相界匀速移动), 对于不同的材料该

值也不尽相同, 大约在 70∼115 mV (vs. Li+/Li)
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图 3

范围内 (Chon et al. 2011). 这一结果与较早发

表的有关 Si 粉末复合负极材料的研究结果一

致 (Limthongkul et al. 2003, Obrovac & Krause

2007, Li & Dahn 2007). 平均应力和 a-Si 厚度的

乘积 (σ · h) 与锂化时间基本呈线性关系, 如图

3(a)所示. 在锂化过程中,由于 Li+ 在负极材料

中的扩散是均匀的, 相界移动速度是一个常数,

因此 h 的变化与锂化时间存在线性关系, 平均

应力 σ 是个常量. 当负极材料脱锂时, Li+ 快速

流出 a-Si 层, 平均应力立即由压应力变为拉应

力,并在比较大的拉应力条件下发生屈服,直至

断裂. 如图 3(b) 所示, 材料表面出现了尺寸大

约为 10 µm的网状裂纹. 通过断面裂纹看到,裂

纹同时贯穿了 a-Si层和 c-Si层,如图 3(c)所示.

在脱锂过程中, 应力由压应力快速转变为拉应

力, 拉应力大约达到 0.5 GPa 时开始发生屈服,

随着脱锂的进一步进行, 负极材料发生塑性流

动,当应力值几乎达到 2 GPa时, Si负极材料发

生断裂,应力集中瞬间释放,拉应力值瞬间减小

到大约 1.5 GPa, 如图 3(d) 所示.

2.2 嵌 (脱) 锂过程中 Si 材料的力学性能

2.2.1 嵌 (脱) 锂过程中 Si 材料的应力演化

通过上节分析,可以知道,电极材料首次充

放电后就会发生力学破坏失效, 这直接造成了

电化学性能的退化. 因此, 对其充放电过程中

的力学性能研究是非常必要的. Sethuraman 等

(2010a) 对 Si 负极材料的电化学循环性能进行

了研究, 采用的电流密度为 25 µA/cm2 (C/4 倍

率), 为了保证锂离子在负极材料中均匀扩散,

控制充放电电压为 10 mV (vs. Li+/Li). 基于

MOSS 技术 (Sethuraman et al. 2010b, 2010c)

及 Stony 公式 (Stoney 1909), 可以得到 Si 薄

膜材料充放电过程中平均应力随容量的变化关

系, 如图 4(a) 所示. 在充电的开始阶段, 平均

应力随容量的增加, 其平均压应力也随之增加,

当容量达到 325 mAh/g 时, 其压应力达到大约

1.7 GPa. 随着充电过程的继续进行, 材料由于

体积的继续变形, 发生塑性流动, 当容量达到

1 875 mAh/g 时, 其压应力降低到大约 1 GPa.

当电池放电时, Si材料开始脱锂过程,其初始阶

段发生弹性变形, 其应力状态从压应力快速转

变为拉应力. 当拉应力达到 1 GPa左右时,材料

发生塑性流动, 最终拉应力可达大约 1.75 GPa.

最近, Zhao 等 (2012b) 也从实验上进一步验证

了上述结果的正确性, 如图 4(b) 所示. 在充电

的第一个阶段, 弹性极限可以达到大约 2 GPa,

此时材料的结构为 Li0.25Si. 随着锂化的进行,
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塑性流动可以使材料承受更大的变形, 对于结

构为 Li2Si 的材料, 流动应力降低到 1 GPa 左

右. 比较低的容量可能是由于实验过程中倍率

较高的原因, 倍率达到约 1C. 脱锂过程应力的

演化与前面所述结果基本一致.

2.2.2 嵌 (脱) 锂过程中 Si 材料的弹性模量

在充电的初始阶段, 锂离子的浓度比较低,

锂离子主要嵌入到 Si晶格的空隙中 (Zhao et al.

2012b), 并没有改变原有 Si 材料的结构 (Huang

& Zhu 2011, Zhao et al. 2011b). 因此, 初始阶段

的材料锂化对体应变的贡献是很小的, 平均应

力的响应也处于弹性变形阶段. 随着锂化过程

的继续进行, 锂离子的嵌入会重排 Si 晶格的结

构, 很多 Si–Si 键会发生断裂行为. 锂离子在嵌

入过程中具有随机性, 断裂 Si–Si 键的同时, 会

形成很多 Si–Li 键, 从而使 Si 材料可以容纳更

多的锂离子,从而使材料发生塑性流动,此时的

平均应力并没有增加, 如图 4(a) 所示. Zhao 等

(2012b) 研究了 Si–Li 键和 Si–Si 键的平均键长

随锂离子嵌入浓度的变化关系,如图 5所示. 在

锂化循环过程中, Si–Li 键的平均键长几乎是常

数,大约为 2.78 Å. Si–Si键的平均键长则随着锂

化程度的进行逐渐增加.

0 0.5 1.0 2.01.5

3.0

2.8

2.6

2.4

2.2

x in LixSi

Si-Li

Si-Li<d
>/
A

图 5 Si–Si键长和 Si–Li键长的平均值随锂离

子浓度的变化 (实心标志表示锂化过程, 空

心标志表示脱锂过程) (Zhao et al. 2012)

Si材料内部结构重排和键长变化会导致配

位数的重要改变 (Zhao et al. 2012b, Jung &

Han 2012), 根据孙长庆教授 (2007) 建立的键

序 (Bond order) --键长 (Bond lenth) --键强 (Bond

strenth) (BOLS)理论,原子配位数减少,同时剩

余键发生弛豫, 原子半径收缩, 键能增强, 键能

的增强和原子配位数的减少改变了材料原子间

的结合能, 这可能对材料的弹性模量等强度参

数产生重大影响 (Ma et al. 2012). Hertzberg 等

(2011) 对充电过程中的 Si–Li 合金薄膜材料进

行了压痕测试, 其载荷 --位移曲线如图 6(a) 所

示. 从图中可以看出, 对于同一种压头, 采用几

乎相同的最大载荷, 压痕深度随着锂离子嵌入

浓度的增加而增大, 这一结果预示了锂离子的

介入降低了 Si 材料的强度. 压痕得到的弹性模

量如图 6(b) 所示, 随着锂离子浓度的增加, 无
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图 6 不同锂离子浓度下 Si 负极材料

(Hertzberg et al. 2011, Yang et al. 2012)

论对于非晶态的 Si–Li 合金 (Hertzberg et al.

2011) 还是对于晶体 Si–Li 合金 (Yang et al.

2012),其弹性模量值 (E)由最初的 Si材料 (ESi)

逐渐降低到 Li材料 (ELi = 5 GPa). Hertzberg等

(2011) 提出, Si–Li 合金材料的弹性可以通过体

积分数混合率来描述,

E = ELiVLi + ESiVSi (3)

式中 VLi 和 VSi 分别是锂和硅的体积分数.

弹性模量与锂离子浓度的定量关系研究对

预测锂离子电池 Si 负极材料在充放电过程中

的断裂强度及应力失效具有重要意义 (Li et al.

2013).

3 充放电过程中应力破坏的理论模型

3.1 球 (壳) 的应力演化及原位观测

3.1.1 应力演化

基于球形纳米 Si 颗粒, Yao 等 (2011) 研究

了充电过程中的应力演化规律. 根据他们的分

析, 球形应力可以表示为

σm (r) =
1
3

(σr + σθ + σz) =

2ΩE

9 (1− ν)

(
3

R3 − a3

∫ R

0

C (r) r2dr −

C (r)
)

(4)

式中, Ω 为锂离子的偏摩尔体积, C 为锂离子的

浓度, R 为球的外表面半径, a 为球的内表面半

径, ν 为泊松比. 因此, 球形应力的梯度可以写

为

∂σm

∂r
=

∂

∂r

[
2ΩE

9 (1− ν)

(
3

R3 − a3
·

∫ R

0

C (r) r2dr − C (r)
)]

=

− 2ΩE

9 (1− ν)
∂c

∂r
(5)

将上式代入扩散方程, 可以得到

∂c

∂t
= D

[
∂2c

∂r2
+

1
r

∂c

∂r
+

2Ω2E

9RT (1− ν)
·

(
∂c

∂r

)2

+
2Ω2Ec

9RgT (1− ν)
·

(
∂2c

∂r2
+

1
r

∂c

∂r

)]
(6)

式中, D 为扩散系数, Rg 是气体常数, T 为绝

对温度. 这样, 应力随锂离子浓度和充电时间

的关系就可以量化了. Yao 等 (2011) 研究了倍

率为 C/10 时空心球 (内表面半径为 175 nm, 外

表面半径为 200 nm) 和实心球 (外表面半径为

138 nm) 纳米 Si 颗粒应力沿径向的演化规律,

如图 7 所示. 从图中可以看出, 从球心位置沿

径向方向, 环向应力从拉应力迅速变为压应力,
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图 7 环向应力沿径向在不同充电时间的演

化规律 (Yao et al. 2011)

而且离球心越近,拉应力越大,对于空心球和实

心球分别达到 83.5 MPa和 439.7 MPa. 因此,中

空结构材料有效缓解了锂化过程中的应力, 极

大地降低了 Si 负极材料充电过程中的应力破

坏风险. 基于此, Yao等 (2011)制备了空心结构

的 Si纳米颗粒,有效改善了其电化学循环性能.

同时, Liu 等 (2012a) 进一步完善了上述结

果,他们认为纳米颗粒靠近外表面 (r = R)的区

域不是压应力,而是非常大的拉应力,这更符合

材料断裂失效的实际情况, 并通过有限元数值

模拟验证了上述结论,如图 8所示. 从图中可以

看出, 球的中心区域受到比较大的拉应力作用,

在锂化的界面层附近则表现为压应力, 然后在

表面附近区域迅速变为拉应力. 美国 Kentucky

大学的 Cheng 课题组, 基于球形颗粒活性材料,

首次建立了锂离子浓度和扩散应力在充放电过

程中的演化规律,他们发现,应力的大小及分布
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图 8 环向应力沿径向的分布曲线图 (Liu et

al. 2012a)

对颗粒表面的断裂行为具有重要影响, 特别对

于在纳米尺度的材料 (Cheng & Verbrugge 2008,

2010).

3.1.2 扩散应力破坏的临界尺寸

在应力演化分析的基础之上, 很多科学家

采用透射电镜 (TEM) 原位观察了纳米 Si 材料

在充电过程中的失效行为. Liu 等 (2012a) 观察

了不同晶粒尺寸的纳米 Si 颗粒在锂化过程中

的粉化失效现象, 如图 9 所示. 可见, 最初的

Si 颗粒完好 (图 9(a)), 当充电到 3 s 时, 外层的

SEI (solid electrolyte interphase) 膜已开始破坏,

但内层的活性材料依然完好 (图 9(b)); 当充电

到 24 s时, 材料已经出现了裂纹 (图 9(c)); 当充

电到 31 s时,材料已经出现了粉化 (图 9(d)). 多

次实验后发现, 当颗粒直径超过 150 nm, 充电

后就会发生粉化, 因此, 实心纳米 Si 颗粒的临

界尺寸为 D = 150 nm(图 9(e)).

为了得到 Si 纳米线的临界尺寸, Ryu 等

(2011) 原位观察了不同直径的 Si 纳米线材料

锂化前后的尺寸变化, 如图 10 所示. 对于直径

大约为 500 nm 的 Si 纳米线, 锂化后完全消失

了, 说明锂化后材料完全粉化了, 如图 10(a) 所

示. Ryu 等 (2011) 在 150∼550 nm 尺度范围内,

选取了大约 20 种不同直径的材料进行锂化后

的原位测试,结果发现,锂化后的尺寸都大幅增
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图 9 直径 D = 620 nm 的 Si 纳米颗粒在不同锂化时间下的原位观察图片 (Liu et al. 2012a)

加, 当尺寸超过大约 200 nm 左右时, 锂化后的

材料就会粉化, 如图 10(b) 所示. 可以知道, Si

纳米线的临界直径大约为 200 nm.

最近, 我们在这方面也做了一些初步研究,

建立了 Si 负极材料充放电过程中破坏的理论

模型, 如图 11 所示, 得到了 Si 纳米材料失效的

理论临界尺寸,对于 Si纳米薄膜、纳米线、纳米

颗粒的临界尺寸分别是大约 33, 70, 90 nm (Ma

et al. 2013).

在 Si 负极材料脱嵌锂离子的过程中, 涉

及到了非常复杂的力学 --化学 --电学耦合作用,

无论是理论建模还是实验观测, 精确刻画失

效机理都存在很大困难, 从而造成了不同实

验方法得出的应力破坏临界点值相差较大, 其

主要原因有以下几点: (1) 充电过程中, 负极

材料的表面会形成一层很薄的 SEI 膜, 对于

不同形状的负极材料, SEI 膜的厚度是不同

的, 这可能造成负极材料所承受的应力大小不

同, 其破坏临界点也会存在差异; (2) 充电速率

10 mm 10 mm
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(Ryu et al. 2011)
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图 11 Si 纳米材料锂化过程示意图

也是影响应力破坏临界点值的一个重要因素,

充电速率越大,负极材料变形的速度就越快,应

力得不到及时释放,造成局部应力过大,材料易

发生粉碎, 破坏临界值就相对较小, 反之, 充电

速率小, 破坏临界值就相对较大; (3) 各种形状

的负极材料都存在一定的缺陷,如空洞、位错、

微裂纹等,材料制备工艺不同,缺陷存在的程度

也不一样, 这也会造成应力临界值的差异.

3.2 核 --壳结构的应力场分析

根据 3.1.1 小节应力演化分析可以知道, 空

心结构的纳米材料能够承受更大的变形, 极大

缓解了应力的增加. 因此, 无论是正极材料还

是负极材料, 很多科学家都将其设计成空心结

构, 这可以很大程度上提高电极材料的电化学

性能 (Chen et al. 2005, Li et al. 2008, Zeng et al.

2007, Liu & Xue 2008, Liu et al. 2010, 2013). 基

于奥氏熟化机制, 利用异质金属氧化物之间的

协同效应, 通过控制反应体系中纳米颗粒的最

初聚集状态, 我们也成功制备了 V2O5–SnO2 双

层壳纳米胶囊锂离子电池双电极材料, 该材料

可以同时作为正极材料和负极材料, 显示了很

好的倍率性和循环性能 (Liu et al. 2009). 蛋黄

结构的碳包覆 Si 负极材料也成为当今的设计

潮流, 包括碳包覆纳米颗粒 (Liu et al. 2012b, Li

et al. 2012) 及纳米管 (Hertzberg et al. 2010) 等,

都展现了优异的电化学性能.

但是, 核 --壳结构材料在锂化和脱锂过程

中会诱导很大的应力, 严重影响电池安全和循

环性能, 因此, 锁志刚教授课题组 (Zhao et al.

2012a)对外壳 (Coating)包覆 Si (C@Si)中空核--

壳结构负极材料锂化过程中的应力场进行了研

究,主要集中在纳米颗粒和纳米管两个方面,如

图 12 所示. 锂化前, 外层是厚度为 C − B 的外

壳, 内层是厚度为 B − A 的 Si 负极材料；锂化

后, 内层 Si 负极材料为厚度变为 B − a. 锂离

子在 Si 中的扩散系数大约为 10−16 m2/s (Ding

et al. 2009), 即扩散 100 nm 厚的薄膜只需大约

100 s, 远远小于一个电化学循环的时间. 因此,

假设锂离子在 Si 中的传输是非常快速的均匀

扩散 (Zhao et al. 2012a). 通过应力场分析及表

面和界面的断裂能, 他们成功建立了碳包覆材

料在充放电过程中的失效机制图.

B BA

C
C r

a

R

(a) (b) 

图 12 核 --壳结构示意图 (Zhao et al. 2012a)

3.3 充放电过程中的力 --化耦合理论模型

Si 负极材料虽然拥有很高的理论容量, 但

是却在商业化应用上存在致命缺陷, 即充放电

过程中会发生的破坏导致非常大的塑性变形.

很多科学家已经基于锂离子扩散过程中的变形

问题进行了理论建模, 主要基于以下 3 个方面.

3.3.1 基于弹性理论的力 --化耦合理论模型

Golmon 等 (2010) 假设轴对称球形颗粒 Si

材料是各向同性的, 在嵌锂过程中的变形为弹
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性,同时忽略表面应力的作用 (Diao et al. 2004).

Si材料表面和电解质之间的反应动力学可以通

过巴特勒 --福尔摩尔 (Butler–Volmer) 模型描述,

锂离子在活性材料中的输运可以通过扩散方程

表示 (Zhang et al. 2007)

∂c

∂t
+∇ · J = 0 (7)

式中, c和 J 分别是锂离子浓度和通量. 由于弹

性变形相比于锂离子扩散时间非常短, Golmon

等 (2010) 假设该变形为准静态弹性变形, 从而

可以推导出

J = −D

(
∇rc− Ωc

RgT
∇rσm

)
(8)

σr =
E

[
(1 + ν)∇u + 2ν

u

r
− Ω

3
c (1 + ν)

]

(1 + ν) (1− 2ν)
(9)

σθ =
E

[
ν∇u +

u

r
− Ω

3
c (1 + ν)

]

(1 + ν) (1− 2ν)
(10)

扩散方程的边界条件为: 在颗粒中心处, u = 0,

J = 0; 在颗粒表面,材料处于无应力状态, σr =

0.

上海大学张俊乾教授课题组 (Lu et al.

2013)基于弹性变形,建立了锂离子电池层状电

极材料充放电过程的力 --化耦合理论模型,如图

13(a) 所示. 在他们的研究中, 基底被认为是半

无限大材料, 活性材料与基底之间的结合性能

通过粘聚力模型来描述,通过量纲分析,可以找

到锂离子嵌入和脱出过程中界面分层的相关无

量纲量, 如板厚、半径、弹性模量、泊松比、结

合强度等.

最近, 北京大学方岱宁教授课题组 (Hao &

Fang 2013) 基于核 --壳结构的活性材料, 建立了

锂离子扩散应力的理论模型, 如图 13(b) 所示.

他们综合考虑了表面应力、界面应力及壳本身

对锂离子扩散应力的影响,结果表明,碳外壳极

大地缓解了活性材料的体积变形, 扩散应力与

碳外壳的厚度和杨氏模量相关.

r

lc ld

z

(a) 脱锂过程中的弯曲变形

     (Lu et al. 2013)

Li+ 外壳

内核

(b) 核 - 壳结构理论模型(Hao & Fang 2013)

图 13

3.3.2 基于小变形弹塑性理论的力 --化耦合理论

模型

由于电极材料锂化过程会发生塑性变形,

因此考虑塑性变形的力 --化耦合理论模型急需

建立. Brassart和 Suo (2013)将电极材料嵌 (脱)

锂过程中的变形 (εij) 分为两个部分, 即弹性应

变 (εe
ij) 和非弹性应变 (εi

ij)

εij = εe
ij + εi

ij (11)

弹性变形可以由虎克定律描述, 这种变形并没

有破坏材料的原子间的化合键. 而非弹性变形

包含两个部分, 即材料流动发生的塑性应变

εp
ij 和化学反应过程中嵌入锂离子的体积应变

εi
kk(如图 14(a) 所示).
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(a) 锂离子嵌入Si材料过程中会发生
    塑性流动和体积膨胀两种变形

(b) 参考状态，单位体积含有的锂离子
    数量为C，单胞处于无应力状态，
    此时的化学势为 µ

(c) 当前状态，单位体积含有的锂离子
    数量为C，单胞的应力为σij，发生
    的应变为εij，此时的化学势为 µ 

     (Brassart ＆ Suo 2013)

图 14

基于热力学定律,亥姆霍兹自由能 W 在反

应过程中不会增加, 因此

δW − σijδεij − (µ− µ0) δC 6 0 (12)

式中, µ0 和 µ 是反应前后的化学势, 如图 14(b)

和图 14(c) 所示. 从而可以得到

ζ =
(

1− M

K

)
σm +

µ− µ0

Ω
−

(
H − M2

K

)
Ω (C − C0) (13)

ζ 可称为渗透压力, 主导化学反应的进行. 当

ζ = 0 时, 电极材料与电解液之间达到平衡状

态, 化学反应停止进行. 体模量 K 与平均应力

和弹性体应变相关,力化耦合模量M 与平均应

力和离子浓度相关.从上式可以看出,化学反应

的驱动力主要来自平均应力、化学势和离子浓

度.

3.3.3 基于大变形弹塑性理论的力 --化耦合理论

模型

3.3.3.1 SUO 模型

电极材料的嵌锂和脱锂过程如图 15 所示

(Zhao et al. 2011a). 从初始的参考状态 (图

15(a)), 电极材料吸收数量为 C 的锂离子, 其单

元的边长分别伸长为 λ1, λ2, λ3, 则其体积变形

率为 J = λ1λ2λ3(图 15(b)). 锁志刚教授课题组

根据热力学定律, 外力所做的总功不少于体系

自由能 W 的变化

σ1λ2λ3δλ1 + σ2λ1λ3δλ2 + σ3λ2λ1δλ3 +

µδC > δW (14)

材料的变形可以分为两个部分: 弹性变形 λe 和

非弹性变形 λi. 当施加于材料的载荷移除以后,

材料的弹性变形 λe 即可恢复, 这时, 只有非弹

性变形 λi, 如图 15(c) 所示. 因此, 单元各边长

的伸长量可以写为 (Zhao et al. 2011a)

λ1 = λe
1λ

i
1, λ2 = λe

2λ
i
2, λ3 = λe

3λ
i
3 (15)

上式也可以写为求和的形式 lg λk = lg λe
k+lg λi

k.

类似于金属材料的流动塑性变形, 对于离

子浓度一定的材料, 非弹性变形不引起体积变

形. Brassart 和 Suo 引入一个力 --化耦合驱动力

 

1
1

1

σ

σ

σ

λ λ

λ

λ

λ
λ

i

i

i

(a) (b) (c)

图 15 一个循环以后, 电极材料不能恢复到

初始状态. (a) 参考状态, 此时, 材料中没有

锂离子, 也没有应力. (b) 电极材料吸收锂离

子,发生变形 λ. (c)移除弹性变形,材料只剩

下非弹性变形 λi (Zhao et al. 2011a)



592 力 学 进 展 2013 年第 43 卷

(Brassart and Suo 2012)

ζ = σm +
µ

Ω
− ∂W

Ω∂C
(16)

离子在电解质中的化学势为 µ, 在电极材

料中的化学势为 ∂W/∂C − Ωσm (Zhao et al.

2011a, Bower et al. 2011). 随着离子扩散的

进行, 电解质和电极材料中的化学势趋于相等,

µ = ∂W/∂C − Ωσm. 当 ζ 为正值时, 驱动力促

进离子扩散;当 ζ 为负值时,驱动力促进离子脱

出.定义非弹性偏应变为 ei
k = εi

k −
(
lg J i

)
/3,可

以得到

(σ1 − σm) δei
1 + (σ2 − σm) δei

2 +

(σ3 − σm) δei
3 + ζJ−1ΩδC > 0 (17)

从上式可以看出, 非弹性偏应变代表了电极材

料的流动, 离子的浓度代表化学反应过程. 而

且, 电极材料流动的驱动力是偏应力 σ1 − σm,

σ2 − σm 和 σ3 − σm; 化学反应的驱动力是 ζ. 方

程 (17)用 3个非弹性偏应变和离子浓度作为变

量, 且 ei
1 + ei

2 + ei
3 = 0, 因此上述不等式只有 3

个变量. Brassart 和 Suo 引入了一个力 --化耦合

驱动力的标度量 (Brassart and Suo 2012)

τeq ≡
{

1
2
[(σ1 − σm)2 + (σ2 − σm)2 +

(σ3 − σm)2] + qζ2

}1/2

(18)

式中, q 是一个正的常数. 当 q = 0 时, 上式可

以简化为 von Mises 等效剪应力. 方程 (18) 主

要是基于以下考虑而来: 从 von Mises塑性理论

出发,认为屈服条件依赖于力 --化耦合驱动力 ζ,

因此引入该力的二次方形式, 对于各向同性材

料,最一般的组合形式是第二不变量与 ζ2 的线

性叠加. 从而可以得到

dC

dt
=

Jqf (τeq)
Ωτeq

[
µ− µ0

Ω
−

kT

Ω
lg

(
C

Cmax − C

)
+

2σ

3

]
(19)
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图 16 薄膜电极嵌锂和脱锂过程中的 (a)

化学势与 (b) 应力随离子浓度的演化关系

(Zhao et al. 2011a)

其中, Cmax 是满充时的锂离子浓度. 取 G =

38.5 GPa, ν = 0.3, q = 1, 化学势和应力的典

型曲线, 如图 16 所示. 在离子的嵌入和脱出过

程中, 化学势是逐渐增加的 (图 16(a)). 在锂化

过程中, 平均应力为压应力; 在脱锂过程中, 平

均应力为拉应力 (图 16(b)). 因此, 平均应力阻

碍了化学反应的进行. 应力在初始阶段会瞬间

增加, 然后趋于一个稳态阶段. 在开始一段很

短时间, 非弹性体积变形主要通过弹性和非弹

性偏应变承受,这一过程会引发很大的应力,而

应力反过来会促进材料的流动.

3.3.3.2 Qu 模型

美国西北大学曲建民教授课题组 (Cui et

al. 2012) 基于连续介质力学大变形理论, 提出
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了应力化学势 (stress-dependent chemical poten-

tial) 的概念, 该化学势可以推动离子在材料中

的扩散过程. 材料中某一点在扩散过程中的位

移场 u 可以描述为

u = x−X (20)

这里, x 和 X 分别是该点在当时构形 (变形后)

和初始构形 (变形前) 状态下的位置. 相对于初

始状态的变形梯度 F 可以写为

F = F eF ∗, F ∗ = F cF p (21)

式中, F e 和 F ∗ 分别代表弹性变形梯度和非弹

性变形梯度, F c 和 F p 分别代表离子浓度引起

的变形梯度和塑性变形梯度, 如图 17 所示.

此时, 总拉格朗日应变可以写为

E =
1
2
(F TF − I) = (F ∗)TEeF ∗ + E∗ (22)

这里

Ee =
1
2
[(F e)TF e − I],

E∗ =
1
2
[(F ∗)TF ∗ − I] (23)

分别表示弹性应变和非弹性应变.

引入离子浓度 c和变形梯度 F 作为独立变

量, 参考构形下每单位体积的内能密度 (Π(F ,

c)) 可以描述为

Π(F , c) = ϕ(c) + W (F , c) = ϕ(c) + J∗w(F , c) (24)

其中, ϕ(c) 是中间构形下单位体积的化学

能, W (F , c) 是当前构形下单位体积的应变

能, w(F , c) 是中间构形下单位体积的应变能,

J∗=det(F ∗) 是 Jacobian 行列式. 这时, 化学势

µ (F , c) 可以描述为

µ (F , c) =
Vm0

xmax

(
∂Π (F , c)

∂c

)

F

=

µ0 (c) + τ (F , c) (25)

ek

ej
ei

ek

ejei

ek

ej
ei

F   
e

F   
*

F=F   
e
F   

*

图 17 变形梯度的分解关系

其中, Vm0 是离子扩散后形成合金的摩尔

体积, xmax 是合金中离子的最大浓度

µ0(c) =
Vm0

xmax

∂ϕ (c)
∂c

和

τ (F , c) =
Vm0

xmax
×

(
∂ [J∗w (F , c)]

∂c

)

F

分别为化学势的应力无关部分和应力相关部

分.

4 充放电过程中力学性能演变的数值

模拟计算

4.1 第一性原理计算

为了从微观世界了解 Si负极材料充放电

过程中力学性能的变化, 科学家应用第一性原

理计算的方法对电极材料的结构与性能进行

了预测和优化, 并取得了一些重要的研究进展

(Whittingham 2004). 在锂离子电池的研究中,

第一性原理计算在平均嵌锂电压、嵌入 --脱嵌

机理、预测电极材料的电子结构和性质以及晶

格畸变等方面都取得了成功 (Chevrier & Dahn

2009, Chan et al. 2012). 例如, Shenoy 等 (2010)

无定形和晶体 Li–Si 合金材料的弹性模量, 得

到了弹性模量随锂化程度的变化规律. Zhao 等

(2000) 通过第一性原理计算发现, 碳纳米管拥

有非常高的嵌锂容量, 这主要归功于纳米管中

碳的密度比较低.

第一性原理计算在 Si负极材料力学性能

的演变等方面也取得了一些重要的结果 (Yin
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et al. 2008, Chevrier & Dahn 2010, Chevrier et

al. 2009). Zhao 等 (2011b) 基于第一性原理计

算, 研究了 Si负极材料充放电过程中的微观结

构变化, 并探究了锂离子扩散诱导塑性变形的

物理机制.对于单轴拉伸的数值模拟计算,其应

力 --应变响应如图 18(a) 所示. 从图中可以清楚

的看出,随着锂化的进行, Si材料的强度逐渐降

低,而且材料的性质由脆性转变为韧性. 对于纯

Si材料,其加载曲线和卸载曲线完全重合,证明

其为弹性材料; 当锂离子浓度 f = 0.125 时, 材

料发生了永久性变形 ε = 1.21%; 随着锂离子浓

度进一步增加, 其塑性变形的程度也随着增加.

图 18(b) 展示了杨氏模量随锂离子浓度的变化

关系. 显然, 随着锂离子浓度的增加, 杨氏模

量从大约 100 GPa 逐渐降低到了大约 40 GPa.
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图 18 Si 在嵌锂过程中力学性能的演化 (a)

应力 --应变曲线和 (b) 杨氏模量. f 是锂离子

浓度,即锂离子数目与单胞 Si原子数目之比

(Zhao et al. 2011b)

这主要是因为锂离子的嵌入增加了原有材料的

配位数, 使得原来的 Si–Si 键断裂, 形成了新

的、比较弱的 Si–Li 键, 从而导致了杨氏模量的

降低,该结果与之前的原位实验 (Sethuraman et

al. 2010b) 和数值模拟结论一致 (Shenoy et al.

2010).

4.2 有限元数值模拟

近几年, 有限元数值模拟被用来研究锂离

子电池充放电过程中的扩散及电化学退化机

理. Si 负极材料由于在充放电过程中的变形非

常大, 科学家也通过有限元数值模拟计算预测

和分析 Si 负极材料的失效机理 (Bhandakkar &

Johnson 2012). Haftbaradaran 和 Gao (2012) 基

于断裂力学的理论分析和 ABAQUS 数值模拟

计算,设计了 Si岛负极材料. 他们发现,当 Si岛

的尺寸小于临界尺寸时, 10 个循环后材料都不

会发生变形; 而大于该临界尺寸时, 10 个循环

后材料发生了明显的塑性变形, 如图 19 所示.

锁志刚教授课题组 (Zhao et al. 2012b, 2012c)对

不同晶面取向 ({100}, {110}, {111}) 的 Si 负极

材料进行了电化学实验测试, 并给出了一个动

力学模型, 该模型综合考虑了电解质与电极间

的氧化还原反应、锂离子扩散效应以及锂化硅

和晶体硅之间的化学反应.基于此模型,他们量

化了界面间的化学反应,并通过 ABAQUS有限

元数值模拟计算, 预测了各项异性 Si 负极材料

充电后的体积膨胀及断裂形貌.

1

10

1

10

(a) 大于临界尺寸

(b) 小于临界尺寸

图 19 Si 岛负极材料在充放电过程中的形貌

演化 (Haftbaradaran & Gao 2012)
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5 展望

近年来,随着锂离子电池的迅猛发展,其电

极材料的理论比容量受到了越来越多的关注.

Si 负极材料由于拥有最高的理论比容量, 引起

了学术界的极大兴趣. 但是, 在充放电过程中,

Si 负极材料会发生非常大的体积变形, 容易造

成材料的破坏,进而引起电化学性能的退化. 虽

然通过纳米化、薄膜化、复合化等制备技术,大

大改善了其电化学循环性能, 但是距离产业化

尚有比较大的距离. 要解决这一问题, 就要从

微观变形机理、理论模型、材料设计等基础研

究入手, 我们认为今后 Si 负极材料的研究方向

重点基于以下几个方面:

(1)利用透射电镜原位技术、原子力显微技

术等测试手段, 观察 Si 负极材料充放电过程中

的微观结构变化, 进一步澄清其失效机理.

(2)基于热力学的基本理论和方法,建立并

完善电极材料充放电过程中的力 --化耦合理论

模型, 找到电极材料在电化学循环中的失效判

据.

(3)基于第二条的理论指导,合理设计活性

材料, 改进制备技术, 旨在提高电极材料的电

化学性能, 包括中空结构、核 --壳结构、纳米管

(线)、蜂窝结构等等.

(4) 利用第一性原理计算和有限元数值模

拟, 对设计材料的充放电过程中的失效行为进

行预测, 对制备工艺进行优化.

图 20 锂离子电池最优设计方案

(5)通过理论分析、数值模拟计算、实验研

究, 确定锂离子电池的最优设计方案, 如图 20

所示.
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Abstract Silicon anode materials have very high theoretical specific capacity, hence become promising
replacement for anode material of lithium-ion batteries. However, during charging and discharging,
silicon anode materials suffer big volume deformation that may cause destruction and failure of the active
material. This seriously affects the electrochemical cycle performance, and restricts wide applications in
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