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摘  要 

在全球能源体系加速转型的背景下，电化学储能器件面临能量密度、安全、

寿命与成本的全方位苛刻要求．这使现有离子电池技术，特别是其负极材料，陷

入了性能提升逼近物理极限的严峻困境．本研究通过构建 B 锚定 Fe/Co 双原

子掺杂石墨烯（Fe-Co-B/G）的策略，电负性较强的 B 原子通过电荷重排，牢牢

地锚定了 Fe-Co 双金属位，并且 Fe-Co-B 三方协同调控了局域电子环境，材料

的电化学性能得到了全面提升，实现了高性能的锂/钠离子存储，理论容量均为 

1207 mAh/g，远超传统 Li 离子电池负极材料石墨和 Na 离子电池负极材料硬碳

的实际容量．同时也从原子和电子层面系统评估了该材料作为 Li/Na 离子电池

负极的能力，稳定的热力学和动力学性能以及较低的扩散势垒（Li：0.26 eV/Na：

0.50 eV）和较低的晶格变化率，都预示着 Fe-Co-B/G 是一种结构稳定、离子迁

移快、理论容量高且导电性优异的潜在高性能离子电池负极材料．这些理论预测

为其后续的实验合成、器件制备与电化学性能测试提供了坚实的理论依据和广阔

的应用前景． 
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1  引言 

近年来，全球人口的急剧增长以及工业化进程的不断加速使得化石燃料时代

积累的能源安全危机、环境污染问题和气候变化挑战不断加剧[1]，这些问题共同

推进了人类能源革命，能源体系的转型正以前所未有的深度和广度推进，这场变

革不仅关乎技术路径的更迭，更决定着人类文明的未来．在当前能源变革进程中，

规模化利用可再生能源已成为必然趋势．但是，由于其自身存在的地域分布不均、

间歇波动等问题[2]，研发高效储能技术显得至关重要．目前众多储能途径中，电

化学储能凭借灵活的功率与容量配置、模块化设计及快速响应等优势，正逐步改

变全球储能格局[3]．离子电池尤其是锂离子电池，因能量密度高、重量轻等特点

[4]，已广泛应用于从便携电子设备、新能源汽车到电网储能等诸多领域，深刻影

响了现代社会的用能方式[5,6]．随着工业化持续推进，市场对电池能量密度、资源

安全与成本控制提出了更高要求，这也使传统锂离子电池技术面临新的挑战[7–9]． 

锂资源的自然禀赋缺陷为我们敲响了警钟．地壳中仅 0.002%的丰度[10]，加

上高度集中的地理分布，使得全球锂资源供应链非常脆弱[11]．由此带来的资源焦

虑推动科学家将目光投向了与锂同属于第一主族的钠．钠的地壳丰度为 2.36%，

超过锂千倍有余，并以氯化钠为代表存在于广袤的海洋之中，真正实现了资源的

全球分布．这种天然的资源优势为钠电的大规模商业化打下了良好的物质基础． 

通向产业化的道路从来不会一帆风顺．锂/钠离子电池目前面临的最严峻的

挑战之一便是负极材料的选择．商业石墨以其松散的层状结构使锂离子能够较容

易地嵌入和脱出，在充电过程中锂离子与石墨形成 LiC6 插层化合物，这一反应

具有高度可逆性，理论容量达到 372 mAh/g[12]．但将石墨直接应用于钠离子电池

时，却遭遇了重大挫折．Liu 等通过第一性原理计算分析得出，钠离子在石墨层



 

 

间的嵌入异常困难，且钠离子与石墨形成的插层化合物（NaC6/NaC8）具有正的

形成能，说明二者在热力学上难以形成稳定的插层化合物，导致可逆容量极低

[13]．这一根本性差异促使研究者必须开发专门针对钠离子存储特性的新型负极

材料． 

二维材料的独特性质与广泛研究为这一领域开辟了全新的路径[14]．二维材

料所具有的高度有序的层状架构、卓越的比表面积以及灵活可调的电子性质，成

为离子电池负极材料理想的基质[15–18]．石墨烯作为首次在实验室成功制备的二

维材料[19]，掀起了如 MoS2、WS2 等同类层状体系的研究浪潮．它们独特的能带

结构以及可调控的缺陷态，在离子电池领域内持续激发着深入而广泛的探索．本

征石墨烯虽有着优良的理论储锂能力，但实践表明，其完美晶格却限制了它的电

化学性能．主要原因在于，本征石墨烯缺乏足够的活性位点、与离子的结合能力

较弱、层间相互作用导致的重新堆叠等，这些问题共同制约了其实际应用[20,21]．为

了突破这些限制，研究人员提出了元素掺杂这一方法．通过向碳骨架中引入异质

原子，可以有效打破其化学惰性，创造丰富的活性位点，调控电子结构，全面提

升石墨烯的储锂/储钠性能[22]． 

在石墨烯基负极材料的改性研究脉络中，从单一元素掺杂迈向多元素共掺杂

的演进，深刻体现了该领域的前沿发展方向．早期研究聚焦于氮、硼、磷等单一

掺杂元素，这些元素能有效调节石墨烯的电子分布，优化其储碱金属性能[23]，但

也存在内在局限．Rao 团队利用实验及第一性原理计算证明了单一硼原子的引

入作为载流子散射中心可能会在高掺杂水平下对材料整体导电性产生负面影响，

对提升电导率的效果不佳[24]．因此研究者们提出多元素共同掺杂的方式，利用不

同元素之间的协同效应，为解决负极材料的性能限制提供了一条新的思路．值得



 

 

关注的是，如果将非金属元素与过渡金属元素组合起来进行共掺杂，可能会带来

意想不到的电子结构调控以及多重活性中心的协同效应．Zeng 等利用密度泛函

理论深入探讨了单原子铁和氮共掺杂石墨烯（FeNx），发现 FeNx 可以通过 Fe-

S 等化学键抑制穿梭效应来提高锂硫电池的性能[25]，同时第二种金属掺杂也有

可能提高整体材料的导电性和结构稳定性．Hu 等通过研究表明，在 Fe-Co-N-C 

中，引入金属 Fe 改变了主要活性中心 Co 的电子结构，从而优化了它的催化性

能．这样的 “1 + 1 > 2” 效应对于负极材料的设计是十分有利的[26]．当这些元素

在原子级别上实现精确组合，则有可能构筑出具有特殊电子结构的活性中心，为

碱金属离子的高效存储创造最佳环境． 

基于上述研究脉络，本文设计了一种硼-钴-铁协同掺杂的二维碳基材料（Fe-

Co-B/G）．该材料保持了原始石墨烯骨架，并在此基础上调控掺杂位置与浓度，

将三种不同的异质原子分别引入碳网格中，以充分发挥多原子的协同效应．选择 

Fe 和 Co 构建异核双金属组合，主要是基于两者电子结构与电化学特性的高度

优势互补：Fe 和 Co 相邻的 d 电子构型打破了局域电荷的对称性，提供了位点

更为灵活的吸脱附能力；而电负性较大的 B 原子则通过电荷重排充当稳定 Fe-

Co 双金属的锚定位点．因此，Fe-Co-B 的三方协同进一步优化了活性中心的局

域电子环境，能够从根本上改善碱金属离子的吸附与扩散动力学． 

为了在实验前充分认识该材料可能具备的性能及获得其内部作用机理，第一

性原理计算已经发展成为不可或缺的研究手段．基于量子力学基础的密度泛函理

论可以由电子角度出发描述材料本身的性质，并准确预测出它的热力学以及动力

学等方面的重要指标．通过系统地计算模拟，我们可以了解该材料的结构稳定性

和电子结构特点，并研究锂/钠两种离子在其表面的吸附行为与扩散路径，预测



 

 

理论比容量与平均工作电压，以评价其作为多功能负极材料的性能优势．这种理

论指导下的材料设计不仅能够显著缩短研发周期，更能够为实验研究提供明确的

方向和深刻的理论见解． 

本文的工作将围绕这一主线展开，建立合理的原子尺度模型，计算结合能、

态密度等一系列电子性质，系统研究 Li/Na 这两种碱金属离子在材料中的存储

机制与动力学特性．我们将着重讨论多种元素掺杂所产生的协同效应对材料的导

电性、离子吸附强度和扩散势垒的影响，同时试图构建起微观电子结构与宏观电

化学性质间的内在联系．结果表明，Fe-Co-B/G 是一种很有前景的离子电池负极

材料．在锂离子和钠离子电池中作负极材料时，其理论比容量均为  1207 

mAh/g．本研究对进一步研发新型高性能的锂/钠二次电池负极材料具有一定的参

考价值，同时也将为多元素共掺杂二维材料的设计构筑理想模型．在未来能源变

革之际，此类基础和应用相结合的探索模式有望为下一代储能器件的研发带来新

思路． 

2  计算方法 

本研究采用密度泛函理论（DFT）框架[27,28]，利用维也纳从头算模拟软件包

（VASP）完成所有计算[29,30]．交换关联势通过局域密度近似（LDA）下的 Perdew-

Zunger 参数化 Ceperley–Alder 泛函进行描述[31,32]．平面波截断能设为 520 eV，

以保证足够的计算精度．布里渊区积分采用 Monkhorst-Pack 方法[33]：其中结构

优化使用 3 × 3 × 1 的 K 点网格，而电子性质计算则使用更密的 5 × 5 × 1 的网

格．能量与原子力的收敛标准分别设定为 10-5 eV 与 10-3 eV/Å．声子谱计算通

过 phonopy 软件包实现[34–36]．考虑到单胞原子数较多，为平衡计算精度与计算

开销，在计算碱金属原子的迁移路径时，我们根据不同的扩散方向，分别构建了 



 

 

2 × 2 × 1、1 × 2 × 1 和 2 × 1 × 1 的超胞模型，并在此基础上采用爬坡弹性带（CI-

NEB）方法确定最优迁移路径及能垒[37]．这一设置有效降低了计算量，同时保证

了各向异性迁移行为研究的可靠性．所有计算中，沿材料平面法线方向均设置至

少 20 Å 的真空层，以消除周期性镜像间的相互作用． 

3  结果与讨论 

3.1 几何结构 

如图 1 (a)，(b) 所示，本研究通过第一性原理计算，构建并优化了一种以石

墨烯为基底，铁-钴-硼共掺杂的（Fe-Co-B/G）周期性结构模型．该单胞晶格常数

为 a= 8.97 Å，b= 9.54 Å，其化学组成为 C22B6CoFe．结构分析表明，该材料的

核心活性单元是由一个 Fe 原子与一个 Co 原子通过两个硼原子 B 作为桥连

所形成的 B2FeCo 四元环．该单元完美地嵌入于石墨烯的六元网络中，且所有原

子均位于同一平面内（z = 0.5）．Fe 与 Co 原子之间的距离为 2.42 Å, Fe–B 与 

Co–B 键长分别约为 1.94 Å 与 1.93 Å． 

 



 

 

图 1 (a) 和 (b) 分别为结构优化后 Fe-Co-B/G 的俯视图和侧视图；(c) 和 (d)分别为 Fe-Co-

B/G 单层的声子色散曲线和 500 K 下 AIMD 的模拟结果，插图为 10 ps 和 20 ps 时的原

子结构俯视图 

Figure 1 (a) and (b) are the top view and side view of Fe-Co-B/G after structural optimization, respectively; (c) and 

(d) are the phonon dispersion curve of the Fe-Co-B/G monolayer and the AIMD simulation results at 500 K, 

respectively, with the insets showing the top views of the atomic structures at 10 ps and 20 ps. 

 

为全面评估材料基态的稳定性，我们进行了声子谱以及从头算分子动力学模

拟（AIMD）．声子谱中未发现虚频存在，表明其在基态是动力学稳定的；在 500 

K/20ps 下的分子动力学模拟中，体系结构未发生解离或重构，进一步证实了其

良好的热稳定性，这为其实现离子电池的高循环稳定性和长寿命奠定了至关重要

的结构基础．声子谱以及分子动力学模拟结果如图 1 (c)，(d) 所示，插图为 10 

ps 和 20 ps 时的原子结构俯视图． 

3.2 Li/Na的吸附计算 

吸附能的大小直接反映了 Fe-Co-B/G 在吸附 Li/Na 之后的结构稳定性．它

在离子电池负极材料研究中用于评估容量、循环寿命、倍率性能等关键指标，是

设计高性能负极材料的重要工具．适中的吸附能有利于实现离子电池的高容量，

并有利于保持负极材料的稳定性．而过弱的吸附能可能使材料无法有效储存离子，

从而导致容量保持率下降；过强的吸附能则可能导致电池的倍率性能下降．通过

第一性原理计算，我们可以在实验合成之前，通过吸附能的大小，从原子层面快

速筛选和评估潜在的高性能负极材料． 

在研究吸附行为时，确定 Li/Na 在材料表面的最稳定吸附位置是首要步

骤．根据吸附质与基底表面原子的相对几何位置，本研究系统性地考虑如图 2 所

示的三种高对称性吸附位点：顶位、桥位和空位．由于在单面吸附时，基底会发



 

 

生轻微的变形．考虑到材料的高对称性及局部应力的作用等，我们在计算单点吸

附能时采用在吸附位点上下对称位置各放置一个金属原子的构型进行弛豫计

算．结果表明，这种对称吸附方式能够很好地抑制基底的变形，吸附能 Ead 的计

算公式定义如下： 

 ad total host( ) /AE E E zE z= − −  (1) 

 
图 2 (a) Fe-Co-B/G 进行吸附计算的三种位点；(b) 和 (c) 分别为 Li 和 Na 在 Fe-Co-B/G 表面最稳定吸附

时的俯视图和侧视图 

Figure 2 (a) The three adsorption sites for Fe-Co-B/G used in the adsorption calculations; (b) and (c) are the top 

view and side view, respectively, of the most stable adsorption configurations for Li and Na on the Fe-Co-B/G 

surface. 

 

其中 Ehost、E
total

  和 EA  分别为 Fe-Co-B/G 材料本身的、吸附单个碱金属



 

 

（Li/Na）原子后的总能量，以及该碱金属原子的内聚能．当吸附能为负时，其绝

对值越大，通常意味着吸附体系越稳定，更强的吸附作用也有助于抑制金属离子

间的库仑排斥，从而为电池实现更高容量提供可能． 

弛豫结果显示，初始位置在顶位和桥位点的 Li/Na 原子均不能稳定存在，

它们在结构优化过程中自发地迁移到了邻近的空位点．这表明空位是 Fe-Co-B/G 

表面较为稳定的吸附位点．Li 和 Na 在 Fe-Co-B/G 的最稳定吸附位置均位于 

B2FeCo 四元环的空位上方，吸附后构型如图 2 (b) 和 (c) 所示，对应的吸附能

分别为 -1.41 eV 和 -1.38 eV．分析原因在于其独特的几何结构与电子环境的协

同优势．在几何上，该位置具有高对称性与高配位数，使其能够同时与环中 B 原

子的 p 轨道以及 Fe、Co 原子的 d 轨道形成多中心协同相互作用，从而有效离

域由吸附引入的额外电荷，显著缓解局域电荷聚集和相关的静电排斥能．此外，

在四元环中心区域中，静电势阱通常较深，电子亲和力较强，能够作为高效的电

子受体位点，驱动吸附原子与基底之间发生电荷转移，形成稳定的离子-金属耦

合．这种几何配位场与静电力场的协同优化，使得该空位上方的吸附能最低，优

于桥位或顶位．锂原子在理想平整的金属锂 001 晶面上的本征吸附能约为 -1.46 

eV[38]．本研究计算得出的 -1.41 eV 最佳吸附能，说明锂原子在 B2FeCo 周围的

吸附能十分接近金属锂表面的吸附能．而在本征石墨烯中碳基底对锂的吸附作用

较弱，使得锂离子更倾向于与自身结合形成三维纳米团簇，进而导致锂枝晶的生

长．因此，相对于本征石墨烯来说，锂在 Fe-Co-B/G 更倾向于横向铺展，该改

性结构大大降低了枝晶生长的可能性．同时，B2FeCo 四元环周边 -0.9 ~ -1.3 eV 

的吸附能，能够促进锂在材料表面的快速扩散，避免了离子的局部拥堵 

考虑到 Fe-Co-B/G 晶体结构的镜像对称，其左右两侧位点在几何结构和化



 

 

学环境上是等价的．为避免冗余，我们选取了左侧位点作为代表进行吸附性能的

计算与分析．图 3 (c) 和 (d) 分别展示了 Li 和 Na 在各空位的吸附能对比，其

中 Na 原子的 1、3 和 5 号空位也在弛豫过程中迁移到了 B2FeCo 四元环的空

位上方，故这三点的吸附能与最低吸附能接近． 

表 1 Fe-Co-B/G 吸附 Li/Na 后的 Bader 电荷分析 

Table 1. Bader charge analysis of Fe-Co-B/G after adsorption of Li/Na. 

 
Average charges states 

Li Na C B Co Fe 

LiFeCoB6C22 -0.876  0.304 -0.974 0.504 0.408 

NaFeCoB6C22  -0.796 0.307 -0.973 0.403 0.204 

 

 



 

 

图 3 (a)和(b)分别为 Li 和 Na 在 Fe-Co-B/G 最稳定吸附位点的差分电荷密度图，蓝色表示电荷耗尽区，

黄色表示电荷累积区；(c)和 (d) 分别为 Li 和 Na 在各空位下的吸附能 

Figure 3 (a) and (b) show the differential charge density diagrams for the most stable adsorption sites of Li and Na 

on Fe-Co-B/G, respectively．The blue regions indicate charge depletion, while the yellow regions indicate charge 

accumulation; (c) and (d) show the adsorption energies of Li and Na at various vacancy sites, respectively. 

 

 

图 4 (a) Fe-Co-B/G 态密度图；(b) Fe-Co-B/G 吸附 Li 原子后态密度图；(c) Fe-Co-B/G 吸附 Na 原子后态

密度图 

Figure 4 (a) Density of states (DOS) diagram of Fe-Co-B/G; (b) DOS diagram after adsorption of a Li atom on Fe-

Co-B/G; (c) DOS diagram after adsorption of a Na atom on Fe-Co-B/G. 

 



 

 

Bader 电荷与差分电荷密度分析从电子结构上验证了上述结论．表 1 中 

Bader 电荷分析显示，吸附后 Li 与 Na 分别向基底转移了约 0.876 e 和 0.796 

e 的电荷，呈现阳离子特征，电子主要转移至金属位点．图 3 中，差分电荷密

度图直观显示了电子从 Li/Na 周围的耗尽区向 B2FeCo 四元环中心周围的累积

区转移．其中 Li 周围的电子耗尽范围更广，离子性更强．二者共同揭示了该四

元环空位上方强烈的电荷转移与多中心配位效应，是其具有高稳定性的关键电子

机制．  

如图 4，通过计算并绘制本征态以及  Fe-Co-B/G 吸附 Li/Na 原子后的 

DOS 图，我们能够更好地分析材料的导电机制和扩散动力学．如图 (a) 所示，

本征态的 Fe-Co-B/G 在费米能级处有明显的峰值，说明其导电性能良好．PDOS 

显示，费米面附近的贡献主要来自 Fe 和 Co．如图 (b) 和 (c) 所示，材料在吸

附 Li/Na 原子后依然保持金属性，未发生相变．这些分析都表明 Fe-Co-B/G 在

充放电过程中导电性良好，具有优异的倍率性能． 

3.3 平均开路电压和存储容量 

在对单原子吸附稳定性进行基础热力学分析之后，为了进一步评估材料的实

际储能潜力，本节探讨了多原子吸附行为，以此计算平均开路电压及最大理论存

储容量，这两项参数都是评估离子电池负极材料性能的关键指标．平均开路电压

是影响电池能量密度的关键参数之一，在相同容量下，负极材料的平均电压越低，

全电池的开路电压越高，电池的能量密度就越大．但是平均开路电压过低又会导

致其接近金属锂的沉积电位，在大倍率快充时容易导致锂枝晶生长，引发短路和

热失控，大大降低电池的安全性能．基于 3.2 节中对单个 Li/Na 原子吸附行为

的研究，为模拟半电池的离子嵌入过程，我们通过逐步增加碱金属原子 A （Li/Na）



 

 

在 Fe-Co-B/G 模型上的吸附浓度来实现，其反应方程式可表示为： 

 +
6 22 6 22FeCoB C + A + e FeCoB C A zz z −   (2) 

为定量评估不同浓度下吸附原子与基底材料的整体相互强度，定义平均吸附

能 Eave 的计算公式如下： 

 ave total host( ) /AE E E zE z= − −  (3) 

其中，Etotal  为 Fe-Co-B/G 吸附 z 个碱金属原子后的体系总能量．平均吸

附能 Eave  的物理意义在于系统揭示嵌入过程的热力学演化规律．当 Eave  呈现

负值时，表明碱金属原子的嵌入是一个自发放热过程．同时我们也计算了顺序吸

附能 Esae，用于精确判定每一嵌入步骤的自发性．当 Eave 或 Esae 其中一项转为

正值时，则标志着吸附已达到饱和，此时对应的原子数 z 即为该材料的最大理

论储容量．定义顺序吸附能 Esae 的计算公式如下：
 

  sae ( ) / ( )n m AE E E n m E n m= − − − −  (4) 

其中，En 和 Em 分别表示吸附 n 和 m 个碱金属原子后系统的总能量．忽

略体积和熵效应，平均开路电压 Vocv 采用如下公式进行计算： 

 OCV total host( ) / ( )AV E E zE ze= − − −  (5) 

 

图 5 (a) 和 (b) 分别为平均开路电压（OCV）和顺序吸附能（SAE）随 Li 和 Na 的嵌入数量的变化曲线 

Figure 5 (a) and (b) show the curves of the average open-circuit voltage (OCV) and the sequential adsorption energy 

(SAE) as a function of the number of intercalated Li and Na atoms, respectively. 



 

 

 

为评估材料的最大理论容量，本研究以 4 个原子为增量逐步增加碱金属原

子的吸附浓度．计算结果显示，对于 Li 体系，当吸附量达到 20 个原子时，平

均吸附能 Eave  与顺序吸附能 Esae  均为负值（具体的平均吸附能分别为   -

0.917 eV，-1.072 eV，-0.823 eV，-0.627 eV，-0.522 eV），当继续增加至 24 个

原子时，顺序吸附能 Esae 转为正值（0.134 eV）．因此 Fe-Co-B/G 最多可吸附 

20 个 Li 原子，其对应的化学计量数为 Li20FeCoB6C22．Vocv、Esae 与 Li 原子

数量的折线图如图 5 (a) 所示．对于 Na 体系，当吸附量达到 20 个原子时，平

均吸附能 Eave  与顺序吸附能 Esae  均为负值（具体的平均吸附能分别为   -

0.944 eV，-0.643 eV，-0.502 eV，-0.396 eV，-0.353 eV），当吸附 Na 原子数量

增加到 24 个时，Fe-Co-B/G 的顺序吸附能 Esae 转为正值（0.060 eV）．因此 Fe-

Co-B/G 最 多 可 吸 附  20 个  Na 原 子 ， 其 对 应 的 化 学 计 量 数 为 

Na20FeCoB6C22．Vocv、Esae 与 Na 原子数量的折线图如图 5 (b) 所示．理论容量

的计算公式如下： 

 /C zF M=  (6) 

 

其中 z 为吸附金属原子的个数，F 为法拉第常数（26789 mAh/mol），M 为 

Fe-Co-B/G 的摩尔质量 （MFe-Co-B/G=443.5 g/mol）．根据公式（3）计算得出 Fe-

Co-B/G 储 Li 和 Na 的理论容量均为 1207 mAh/g，对应的晶格变化率分别为 

6.99% 和 0.25%．相对于常规商用石墨负极在嵌入 Li 过程中高达 10%的体积

膨胀而言[53]，Fe-Co-B/G 的形变率大幅度减小；特别是 Fe-Co-B/G 在储满 Na 

后的晶格变化率为 0.25%，展现出优越的结构稳定性．我们进一步分析了局域结

构，在 Li 吸附饱和的情况下，C-C 键平均变化了 4.17%，Co-B 键平均变化了 



 

 

0.64%，Fe-B 键平均变化了 0.07%；在 Na 吸附饱和的情况下,C-C 键平均变化

了 1.84%，Co-B 键平均变化了 3.06%，Fe-B 键平均变化了 0.11%．其理论储 

Li 容量是石墨（372 mAh/g）[54] 的 3 倍左右，理论储 Na 容量也是当前主流 Na 

离子电池负极材料硬碳（300-350 mAh/g）[55] 的 4 倍左右．综上，Fe-Co-B/G 展

现出作为高性能离子电池负极材料的显著前景．同时我们也将 Fe-Co-B/G 的理

论比容量与先前所报道的一些二维材料进行对比，根据图 6，不论是储 Li 还是

储 Na，Fe-Co-B/G 都具有很大的优势和潜力． 

 

图 6 (a) 和 (b) 分别为 Fe-Co-B/G 与此前报道的其他二维储 Li 以及度储 Na 材料的理论容量对比[39–52] 

Figure 6 (a) and (b) show the comparison of the theoretical capacity between Fe-Co-B/G and other previously 

reported two-dimensional Li-storage and Na-storage materials, respectively. 

 



 

 

3.4 Fe-Co-B/G 上的碱性金属原子迁移 

除了前文所述的良好热力学稳定性与优异的存储容量外，动力学性能同样是

决定电池负极材料实际应用潜力的关键因素．因此，在确认了其容量优势的基础

上，本节进一步计算了 Fe-Co-B/G 上的碱性金属原子迁移情况． 

 

图 7 (a) 为 Li 原子和 Na 原子在 Fe-Co-B/G 表面迁移的 3 条路径；(b) 和 (c) 分别为 Li 原子和 Na 原子

对应的扩散能垒曲线 

Figure 7 (a) shows three migration paths for Li and Na atoms on the Fe-Co-B/G surface; (b) and (c) are the 

corresponding diffusion energy barrier curves for Li and Na atoms, respectively. 

 

扩散势垒是影响离子电池负极材料性能的核心因素，它直接决定 Li/Na 离

子在电极材料中的迁移速率．当扩散势垒较低时，离子能够快速在晶格中扩散，



 

 

实现快速充放电．同时低扩散势垒有助于实现均匀的离子沉积，抑制枝晶生长，

对提升离子电池的安全性具有积极作用．本文采用了爬坡弹性带法(CL-NEB），

确定了 Li/Na 原子在 Fe-Co-B/G 上的鞍点以及最低扩散势垒的路径．由于 Fe-

Co-B/G 的原胞包含 30 个原子，结构较大，为平衡计算精度与计算开销，对路

径 1 采用 2 × 2 × 1 的超胞，对路径 2 采用 1 × 2 × 1 的超胞，对路径 3 采用 

2 × 1 × 1 的超胞，3 条路径如图 7 (a) 所示． 

由于 Li 和 Na 原子在 Fe-Co-B/G 上最稳定的吸附位点均为 B2FeCo 四元

环的空位上方，故两原子的迁移路径一致．计算结果如图 7 (b) 和 (c) 显示，Li 

原子在三条路径的扩散势垒分别为 0.59 eV，0.90eV，0.26 eV，其中路径 3 的扩

散势垒最低，为 0.26 eV；Na 原子在三条路径的迁扩散势垒分别为 0.50 eV，1.15 

eV，0.65 eV，其中路径 1 的扩散势垒最低，为 0.50 eV．以上分析表明 Fe-Co-

B/G 具有较低的 Li/Na 原子扩散势垒，有利于实现快速充放电，抑制枝晶生长，

为其作为高性能离子电池负极材料奠定了坚实的理论基础． 

4  结论 

本文通过理论建模构建了铁-钴-硼共掺杂的石墨烯（Fe-Co-B/G）周期性结构

模型，并通过基于密度泛函理论的第一性原理计算研究了其作为高性能 Li/Na 

离子电池负极材料的可能性．计算结果表明，首先，电子结构分析显示该二维材

料具有金属性，保证了良好的导电性．其次，声子谱中无虚频，证明了其良好的

动力学稳定性；在 500 K，20 ps 的分子动力学模拟中结构保持完好，证明了其

热力学上的稳定性．最关键的是，其作为离子电池负极材料的关键性能指标较为

突出：Li、Na 离子沿最有利的迁移路径扩散势垒低至 0.26 eV 和 0.50 eV，预

示着良好的倍率性能；同时储 Li、Na 的理论容量均为 1207 mAh/g，远超传统



 

 

的石墨和硬碳负极．综上，Fe-Co-B/G 是一种极具发展潜力的高性能离子电池负

极材料． 
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Abstract 

Against the backdrop of the accelerating transformation of the 

global energy system, electrochemical energy storage devices are 

facing increasingly stringent demands in terms of energy density, 

safety, cycle life, and cost. These challenges have placed existing ion 

battery technologies, particularly their anode materials, in a critical 

bottleneck where further performance improvements are approaching 

physical limits. To address this issue, this study proposes a strategy 



 

 

utilizing boron-anchored iron/cobalt dual-atom doped graphene (Fe-

Co-B/G), designed to synergistically enhance the overall 

electrochemical performance of the material. Systematic validation 

and predictive analysis of its chemical properties were conducted 

using first-principles calculations based on density functional theory. 

The computational results reveal that no imaginary frequencies 

are present in the phonon spectrum, confirming the dynamic stability 

of the material in its ground state. Furthermore, molecular dynamics 

simulations performed at 500 K for 20 ps show no structural 

dissociation or reconstruction, providing strong evidence of its 

excellent thermal stability. Single-point energy calculations for lithium 

and sodium atoms at three potential adsorption sites—top, bridge, and 

hollow—on the material surface identified the hollow site above the 

B2FeCo quadrangular ring as the most stable adsorption position. This 

conclusion is further supported by Bader charge analysis and 

differential charge density maps, which reveal significant charge 

transfer between the adsorbed atoms and the substrate. Based on multi-

site adsorption calculations, the theoretical specific capacities of Fe-

Co-B/G for lithium and sodium were both determined to be 1207 

mAh/g, substantially exceeding those of many conventional anode 

materials. Additionally, the diffusion pathways and energy barriers for 

lithium and sodium atoms on the material surface were investigated 



 

 

using the climbing image nudged elastic band method. The results 

demonstrate low diffusion barriers—0.26 eV for lithium and 0.50 eV 

for sodium—indicating superior ion transport kinetics essential for 

high-rate performance. 

In summary, Fe-Co-B/G exhibits a combination of advantageous 

properties, including robust structural stability, fast ion diffusion, high 

theoretical capacity, and good electrical conductivity, positioning it as 

a highly promising anode material for next-generation high-

performance lithium/sodium-ion batteries. The theoretical predictions 

presented in this study provide a solid scientific foundation and offer 

broad prospects for subsequent experimental synthesis, device 

fabrication, and comprehensive electrochemical performance 

evaluation of this novel material system. 

Keywords: First-principles calculations; Diatomic doping; Lithium/sodium-ion 

batteries; Anode materials 
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