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摘要

具有高体积能量密度的钠（Na）金属电池非常需要能够在高倍率下运行的性能。然而在大倍率下，钠离
子块体金属负极中不均匀且大量的迁移会导致金属的局部沉积/溶解，带来严重的枝晶生长和松散堆叠
的问题。在本工作中，我们设计了具有亲钠性质的铋化钠/钠互穿金属负极（Na/Na3Bi）。与块体钠相比，
这种互穿负极提供了强烈的Na+吸附能力和低的离子扩散势垒，确保了Na+的均匀成核和快速迁移，从而
实现在高电流密度下的均匀沉积和溶解。此外，亲钠性的铋基材料能够保证金属钠沉积在框架的内部，实
现金属的致密沉积，有利于提高体积容量。Na/Na3Bi金属负极能够同时承受高电流密度（5 mA∙cm−2）和
高循环容量（5 mA∙h∙cm−2），并且可以在2 mA∙cm−2的电流密度下长期（长达2800 h）稳定循环。
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(http://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/4.0/).

1. 引言

具有高体积能量密度的可充电电池如果能够满足高速

率充电/放电的需求，则可以极大程度地适用于电动汽车

（EV）和其他高功率设备领域[1‒5]。最具商业化的锂离子

电池虽然取得了相当大的进展，但锂资源枯竭仍然是市场

考虑的重要问题[6‒10]。相对应地，钠离子电池成为了一

种成本低且资源丰度高的替代品[11‒13]，但是目前钠离

子电池常用的硬碳负极能量密度不够高[14‒16]。具有低

电化学电位和高理论容量的金属钠被认为是一种有前途的

负极材料[17‒21]。然而，枝晶生长和松散沉积堆叠仍然

是阻碍金属钠负极在工程中应用的主要障碍，尤其是在高

倍率的条件下[22‒32]。

钠金属负极上枝晶的形成源于离子分布不均匀和电沉

积[33‒34]。在高电流密度下，理想的金属钠（Na）沉积

需要快速均匀分布的钠离子（Na+）通量。否则，Na+更倾

向于在局部位点上选择性地电沉积，导致枝晶的形成或多

孔堆叠生长[35]。在剥离过程中，Na+必须从体相内部迁

移到表面，进入到电解液中[36‒37]。然而，其致密的块

体中钠源的迁移主要通过缓慢的晶格扩散（10−9 cm2∙s−1）

进行，因而具有很高的Na+扩散势垒[37‒41]。这可能导致

块体钠在高速率剥离过程中发生局部溶解，随后固体电解

质界面相（SEI）在此处塌陷，并在随后的沉积过程中引

发枝晶生长[37]。为了解决上述问题，引入具有低Na+扩
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散势垒的离子传输路径的策略有利于加速Na+在整个体相

的扩散。对此，在最近的研究中报道了离子电子混合导体

框架的复合电极，但通常使用多孔结构可能导致不可逆的

电解液消耗和低容量[25,42‒46]。在此背景下，能够兼顾

高倍率充放电、无枝晶和致密沉积的钠金属负极的研究仍

然具有挑战性。

在本工作中，我们介绍了一种“亲钠性”的铋化钠

（Na3Bi）/Na互穿金属负极，以在负极体相中建立丰富的相

界离子传输通道。理论上来说，离子在相界处的扩散比晶

格扩散要快几个数量级[41,47‒49]，因此Na+可以在Na3Bi

与Na的两相边界处实现快速的沉积/剥离过程，从而保证

高倍率下均匀的通量分布，如图1（a）所示。此外，Na3Bi

的亲钠特性可以使金属钠完全沉积在框架的内部，保证了

负极的高体积能量。Na/Na3Bi金属负极能够同时承受高电

流密度（5 mA∙cm−2）和高循环容量（5 mA∙h∙cm−2），并

且可以在2 mA∙cm−2的电流密度下长期（长达2800 h）稳

定循环。在匹配磷酸钒钠 [Na3V2(PO4)3, NVP]正极后的

全电池也表现出更加优异的电化学性能。

2. 结果和讨论

图 1示意了金属钠分别沉积在Na3Bi框架（即得到的

Na/Na3Bi电极）和沉积在铜基底（下称Na/Cu电极）上的

沉积行为对比。在铜箔上沉积时，由于电场的作用，Na+

离子流会优先往电子富集的尖端靠近，从而形成不均匀的

初始沉积[图 1（b）]。之后，缓慢和不均匀的Na+扩散路

径导致在随后循环过程中的局部沉积和溶解，由此产生的

空腔和体积波动都会导致SEI的持续反复的破坏与修复，

成为枝晶生长的潜在位点。相反，具有亲钠性的Na3Bi框

架可以引导Na+离子流均匀地分布在各个位点，从而填充

了框架的内部空间[图 1（a）]，得到致密又均匀的 Na/

Na3Bi复合电极，有助于提高电极的体积容量。相应地，

Na+可以沿着Na3Bi和Na相接触的边界实现快速的迁移，

在大循环容量下也能够调用内部的钠源，保证了负极界面

处的稳定性。与此相对应的，虽然二维的Na3Bi层在提供

沉积位点上也可以发挥作用，但是由于缺乏能够容纳金属

的厚度，在沉积容量超出一定限度之后就会失效（见

附录A中的图S1）。

Na/Na3Bi 电极是通过电化学方法将金属钠沉积在

Na3Bi框架内部而制备出来的。Na3Bi三维框架的形成是

通过Bi的反复合金/脱合金反应演变而来的（见附录A中

的图S1、图S2）[50‒51]。图2（a）通过扫描电子显微镜

（SEM, Nova NanoSEM450，FEI公司，美国）可视化了该

框架的结构：Na3Bi呈现出珊瑚状结构，这种独特的结构

有利于Na+的均匀沉积[图 2（b），下文详述]。用高分辨

透射电子显微镜（HRTEM, JEM-2100, JEOL，日本，见

附录A中的图S3）进行分析，4.04 Å（1 Å=10−10 m）的晶

面间距对应于Na3Bi的（101）晶面。电化学沉积后，金

图1. Na+在Na/Na3Bi负极和Na负极中的沉积/剥离示意图。
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属钠完全嵌入 Na3Bi 框架中形成两相互穿的 Na/Na3Bi 负

极，如图2（c）和（d）所示。X射线衍射（XRD, D8 Ad‐

vance，布鲁克，德国）光谱中的主峰位置都与Na3Bi和

Na十分匹配，证明Na的嵌入并不会影响到Na3Bi的性质

（见附录A中的图S4）。在下文的探究中，我们设置了两

个对照组，即Na/Cu电极与Na/块体Na3Bi（即没有经过合

金/脱合金形成三维框架结构的Na3Bi材料），用以凸显本

工作所设计的Na/Na3Bi电极的优越性。附录A中详细描

述了对照组之间的差异。

本工作设计了一系列电化学实验证明 Na3Bi 材料的

“亲钠性”。克服Na+在基底材料上的成核壁垒所需的能量

被认为可以体现在成核过电位上。如图 2（b）与图S5所

示，Na+在Cu箔上的成核过电位为 20 mV左右，而在相

同电流密度下，在 Na3Bi 材料上的成核过电位只有不到

4 mV。随着电流密度的增加，差异也愈发明显（见

附录A中的图 S6）。根据Bi-Na、Cu-Na的二元合金相图

图2. （a）在金属钠沉积之前的Na3Bi框架结构SEM成像。（b）三组电极在0.1 mA∙cm−2电流密度下的成核过电位对比。Na沉积在Na3Bi框架上和Cu
箔上的SEM平面（c, e）和截面（d, f）对比。插图为沉积形貌的示意图。

3



（见附录A中的图S7），在室温下Cu与Na没有溶解度，也

解释了在Cu箔上产生较大成核过电位的原因[52]。

在SEM图像中可以直观地观察到Na在Na3Bi框架上的

均匀且致密的沉积。如附录A中的图S8所示，随着初始

沉积容量的增加（从 3 mA∙h∙cm−2 到 5 mA∙h∙cm−2），

Na可以均匀分布并覆盖框架填充进内部。平面和截面SEM

图像显示了在8 mA∙h∙cm−2容量下的光滑表面和紧凑的横

截面[图 2（c）和（d）]。对应的能量色散X射线光谱仪

（EDX, Model 550i, IXRF, USA）直观地呈现出均匀的沉积

（见附录A中的图S9和图S10）。这种致密的电极结构表明

8 mA∙h∙cm−2的体积容量接近于块体钠的理论值，几乎是

该框架可以承受的最大钠容量。然而，对在铜箔上沉积的

钠进行观察，观察到了苔藓状形貌，这证实了钠在铜箔顶

部成核后的不均匀生长。此外，不均匀的沉积导致多孔和

松散的结构[图 2（e）和（f）]，这不利于随后的负极长

期循环性能。至于块体Na3Bi，金属钠的沉积仍然是不均

匀的（见附录A中的图S11），这证实了三维骨架对均匀

和致密沉积的重要性。基于上述证据，我们证明了“亲

钠”Na3Bi框架易于诱导均匀的离子分布，从而提供均匀

的内部空间支持Na+沉积并抑制体积波动。

除了均匀成核外，还通过密度泛函理论（DFT）计算

研究了Na和Na3Bi的离子扩散势垒。通过等效吸附位点，

可以计算出Na+在各个方向的扩散势垒[53‒54]。图 3（a）

和（b）显示了Na+在Na和Na3Bi表面上扩散的最小能量

路径。图 3（c）和（d）显示了Na+扩散以及不同吸附位

点之间的最小能量路径。我们还比较了不同吸附位点的

Na+吸附能[图 3（e）和附录A中的表S1、表S12]。纯Na

和Na3Bi材料的最大Na+吸附能分别为 1.04 eV和 1.44 eV

（1 eV = 1.602176×10−19 J）。Na+对Na3Bi的吸附能降低表明

Na+倾向于沉积在Na3Bi上，从而保证金属Na在Na3Bi骨

架上的均匀沉积。Na3Bi（110）晶面的 Na+扩散势垒为

0.14 eV，而 Na 的（100）晶面为 0.27 eV [图 3 （e）]。

Na3Bi（110）表面上的快速Na+传输确保金属Na与Na3Bi

之间的相界具有高Na+迁移，而对于金属钠，0.27 eV的

Na+扩散势垒引导一维生长模式形成钠枝晶[图 3（e）]。

因此，三维边界扩散路径分布在整个负极中，如图3（f）

所示。此外，通过恒电流间歇滴定技术（GITT）测试计

算了Na3Bi体相中Na+的扩散系数（D）和相应的离子电导

率分别为 7.0×10−8 cm2∙s−1和 9.8×10−4 S∙m−1（见附录A中

的图S13）。较高的Na+扩散系数表明Na3Bi可以承受部分

Na+ 传输。如图 S14 所示，与 Na||Na 负极相比， Na/

Na3Bi||Na/Na3Bi 负极的 GITT 曲线提供了更低的过电位，

从而显示出更快的Na/Na3Bi电极的传质动力学。

对电化学沉积/溶解行为进行进一步研究，并对表面

形态的平面和截面进行了表征（图 4 和附录 A 中的

图 S15）。我们注意到一个有趣的现象，即无论Na/Na3Bi

负极在沉积或剥离过程中的容量如何变化，负极表面形态

始终保持均匀和平坦。Na/Na3Bi和Na/Cu负极沉积容量为

3 mA∙h∙cm−2和5 mA∙h∙cm−2的SEM图像比较清楚地表明

Na/Cu负极伴随着不均匀的沉积和枝晶的形成[图4（a）~

（d）]。从图 4（e）~（j）上看，理论上随着钠容量的降

低，Na3Bi可以逐渐暴露，然而其表面仍然保持相对平坦

的形态，这表明Na剥离过程可能在Na/Na3Bi负极的内部

进行，表面上形成的SEI的完整性得以保持，并在随后的

图3. Na（a）和Na3Bi（b）表面上Na+扩散的最小能量路径。绿色和紫色球代表Na和Bi原子。Na（c）和Na3Bi（d）表面不同位点Na+迁移能垒。红

球代表扩散的Na+。（e）Na和Na3Bi表面上Na+扩散能垒和吸附能的比较。（f）Na/Na3Bi负极中的3D边界扩散路径示意图。
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沉积和剥离过程中逐渐稳定。在含有特定氯（Cl）元素的

碳酸酯类电解液中重装已经在醚类电解液中循环过后的负

极，以进一步确认Na/Cu负极以及Na/Na3Bi负极的剥离/

沉积行为。如附录A中的图S16所示，Na/Cu负极上表现

出强烈的Cl信号，含量超过3%，表明电解液已经渗透到

负极内部。然而，Na/Na3Bi负极仍然保持致密结构，Cl

元素在截面上的信号较弱。Na/Na3Bi负极的SEI层保持稳

定，可以阻挡电解液向电极内部的渗透[44]。在同样的过

程中，理论上Na的体积变化可以达到200%（见附录A中

的图S17），而Na/Na3Bi负极几乎可以维持厚度，有利于

电极的稳定性。

以下是对在剥离之后仍然能维持平坦表面的可能解

释：理论上剥离过程留下的孔洞将留在Na与SEI层之间

的界面处，这些孔倾向于通过浓度扩散淹没进下方的体相

金属钠中。不幸的是，晶格扩散给原子迁移带来了严重的

阻碍，造成钠的扩散速率差：钠金属中原子的扩散率很

低，只有10−9 cm2∙s−1 (25 °C) [38]。因此，当Na+从体相中

剥离走的速率高于空穴被淹没的速率时，空穴在SEI界面

处积累并形成更大的孔洞，这不利于SEI层的稳定性[36‒

37]。对于Na/Na3Bi负极，Na与Na3Bi之间丰富的边界可

以使Na+快速扩散，从而迅速填充在表面层中产生的空位

中，以保持SEI层和阳极的稳定性。因此，剥离过程可以

调动深层的钠源并有助于防止由表面钠流失引起的SEI变

化。新沉积的Na不会暴露在电解质中，有助于库仑效率

（CE）的提升和电极的循环寿命。

库仑效率是研究负极循环寿命的重要指标[55]。本工作

分别在不同电流密度和容量（2~5 mA∙cm−2, 2~5 mA∙h∙cm−2）
下对 Cu 箔、块体 Na3Bi 以及 Na3Bi 框架三种不同的基底

进行库仑效率的测试 [图 5（a）、（b）和附录 A 中的图

S18]。在900次循环中，Na3Bi在2 mA∙cm−2的电流密度和

2 mA∙h∙cm−2的容量下的CE可以达到99.78%，证明了SEI

的稳定性；然而，在块体Na3Bi和Cu箔基底上表现出较低

的CE和高波动[图 5（a）]，反映出了在这两种基底材料

上SEI的不稳定性，其中较大的波动可能归因于死钠的形

成和电解液的消耗。当容量为 4 mA∙h∙cm−2时，Na3Bi框

架基底上的 CE 在超过 300 次循环中达到了 97.25%（见

附录A中的图S18）。相较于其他工作，其库仑效率可以

与其他构建人工SEI的工作相媲美（见附录A中的图S19

与表S2）。

电解液成分和负极之间的界面性质可以通过Tafel图

图4. Na/Na3Bi和Na/Cu负极的沉积/剥离研究。Na/Na3Bi（a,b）和Na/Cu负极（c,d）在3 mA∙h∙cm−2和5 mA∙h∙cm−2容量下的沉积过程中的平面SEM
成像。（e）~（j）Na/Na3Bi负极在8 mA∙h∙cm−2（e,h）、5 mA∙h∙cm−2（f,i）和3 mA∙h∙cm−2（g,j）容量的剥离过程中的平面和截面SEM成像。插图示

意性地阐明了负极内部金属钠的存在形式。
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来反映[46,56]。在高过电位区域传质占主导地位。较高的

交换电流密度（1.2 mA∙cm−2对比 0.058 mA∙cm−2）表明

Na/Na3Bi 负极能够比纯 Na 提供更快的传质过程 [图 5

（c）]。电化学阻抗谱（EIS, VMP3, Bio-Logic, France）是

研究 Na/Cu 负极、Na/块体 Na3Bi 负极和 Na/Na3Bi 负极

50 次循环前后电解液组分与负极界面变化的有效方法

[图5（d）和附录A中的图S20]。在循环之前，Na/Na3Bi、

Na/块体Na3Bi和Na/Cu负极的界面阻抗分别约为2 Ω、3 Ω
和25 Ω。循环后，Na/Cu负极的界面阻抗增加至55 Ω，这

通常是由于SEI积累和过多的死钠积累所致；相反，得益

于快速的Na+扩散和稳定的界面，Na/Na3Bi负极一直保持

很低的界面阻抗。

本工作还研究了Na/Cu负极、Na/块体Na3Bi负极和Na/

Na3Bi负极的恒电流循环情况。图6（a）显示了三种负极在

2 mA∙cm−2和2 mA∙h∙cm−2条件下的两电极循环性能。Na/

Na3Bi负极表现出极低的过电位（10 mV）和超过2800 h的

长循环寿命，而其他两种负极均在 400 h内失效。此外，

Na/Na3Bi 负极在 5 mA∙cm−2的电流密度和 5 mA∙h∙cm−2

的循环容量下运行 30 h后仍然显示出 35.5 mV的低过电

位，明显优于Na/Cu和Na/块体Na3Bi负极，证实了Na3Bi

在高倍率和深度沉积/剥离行为下的出色稳定性 [图 6

（b）]。通过平面和截面SEM成像[图6（c）~（f）和附录

A中的图S21]研究Na/Na3Bi负极长循环寿命的原因：光滑

的沉积形貌和紧凑电极结构贯穿于整个循环过程中，而

Na/Cu负极愈发严重的不均匀沉积和逐渐松散的结构导致

其在短时间内失效。X射线光电子能谱（XPS, ESCALAB

250Xi, Thermo Scientific, USA）也用于表征循环后的负极

表面形成的 SEI 成分（见附录 A 中的图 S22）。C1s 谱中

288.2 eV、286.0 eV 和 284.8 eV 处的结合能分别对应于

RCH2ONa、C‒O和C‒C/C‒H物质，而O1s谱在属于C‒O

键处出峰（535.5 eV），都与溶剂二甘醇二甲醚的主要还

原产物醇钠一致[57‒58]。O1s谱也显示出 530.9 eV（Na‒

O）处的峰值。将这些分析与Na1s谱相结合，我们推断

1071.0 eV处的Na1s特征峰包含两个重叠峰（Na‒O和Na‒

图5. 2 mA∙h∙cm−2和2 mA∙cm−2（a）及4 mA∙h∙cm−2和4 mA∙cm−2（b）条件下三种基底材料的CE性能对比；（c）塔菲尔曲线对比；（d）Na/Cu负极、

Na/块体Na3Bi负极和Na/Na3Bi负极在50次循环前后的能奎斯特图。
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F），与Na2O和NaF的理论出峰位置一致。这些结果表明

Na2O和NaOH（532.8 eV）主要是金属钠与氩气手套箱中

微量O2和H2O (<0.5 ppm)的反应产物，NaF和NaPF6为电

解液的主要还原产物[57‒59]。总体而言，SEI同时包含有

机（RCH2ONa）和无机（Na2O和NaF）成分。需要注意

的是，Na/块体Na3Bi负极的电化学性能并未得到显著优

化，这间接肯定了相界扩散在引导离子均匀快速传输中的

重要作用。此外，基于SEM成像（见附录A中的图S23），

Na3Bi框架保持稳定，因为Na的沉积/剥离电位（±50 mV）

远离Na3Bi的相变电位（合金电位在0.7 V和0.5 V，脱合金

电位在0.6 V和0.75 V），从而确保结构的稳定性。过电位

和循环寿命的优势也体现在其他电流密度和循环容量条件

下（见附录A中的图 S24）。此外，Na/Na3Bi负极具有良

好的倍率性能[图 6（g）]，即使在相对较高的电流密度

（10 mA∙cm−2）下仍可以保持很小的极化（100 mV）。除

此之外，探索电极在低温下的性能至关重要，因为离子扩

散动力学与工作温度密切相关，对可在低温条件下工作的

高能电池的需求持续增长。Na/Na3Bi 和 Na/Cu 负极在

2 mA∙cm−2、2 mA∙h∙cm−2、278 K下的循环性能如图6（h）

所示，Na/Na3Bi负极在 278 K表现出低过电位（100 mV）

和超过 300 h 的稳定循环。相反，Na/Cu 负极在 200~

300 mV的高过电位下迅速失效，这表明Na和Na3Bi之间

相界的低扩散势垒即使在低温下也能实现有效的离子

传输。

为了评估不同负极在全电池中的电化学性能，Na/

Na3Bi电极和Na/Cu电极分别与磷酸钒钠（NVP）正极搭

配组装成全电池，电解液使用1 mol∙L−1的NaClO4溶解在

碳酸亚乙酯（EC）/碳酸二乙酯（DEC）中。由于 Na/

Na3Bi负极的快速离子传输和均匀沉积/剥离，获得了高能

量密度的钠金属电池。NVP/（Na/Na3Bi）电池在 0.2~2 C

的电流密度下均表现出 93.8% 的良好容量保持率（见

附录A中的图S25），远高于Na/Cu负极。随着电流密度的

增加，充电/放电平台的极化缓慢增加（见附录 A 中的

图S26）。此外，NVP/(Na/Na3Bi)电池在72 mA∙h∙g−1的1 C

图6. 不同负极在2 mA∙h∙cm−2和2 mA∙cm−2（a）及5 mA∙h∙cm−2和5 mA∙cm−2（b）下的恒电流循环性能；Na/Na3Bi负极（c,d）和Na/Cu负极（e,f）
在恒电流循环后的平面和截面SEM成像；（g）Na/Na3Bi负极的倍率性能；（h）Na/Na3Bi和Na/Cu负极的低温（278 K）循环性能。
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和超过1000次循环下具有出色的循环性能，容量保持率为

91.1%（见附录 A 中的图 S25 和 S26）。在充电过程中，

NVP/（Na/Na3Bi）电池在 1 C 时的平均 CE 可以达到

98.35%，并保持持久的循环性能。

3. 结论

在这项工作中，具有亲钠性的Na3Bi框架与沉积在内

部的Na共同组成Na/Na3Bi互穿负极。Na3Bi可以提供丰

富均匀的成核位点和致密平整的沉积形貌，有利于高倍

率、长循环寿命和高体积容量负极的构建。丰富的 Na/

Na3Bi相界让Na+的扩散比晶格扩散快几个数量级，从而

确保在沉积和剥离时发生足够和快速的Na+迁移。在初始

沉积过程中，“亲钠”Na3Bi 框架诱导均匀的离子分布，

从而提供均匀的内部空间Na+沉积并抑制体积波动。在随

后的剥离和沉积过程中，Na+沿着Na和Na3Bi相的边界快

速出入，保持了负极/电解质液界面的稳定性。此外，所

获得的负极与NVP正极相结合，具有出色的循环和倍率

性能。
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