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摘  要：作为一种可将电能转化为化学能的装置，固体氧化物电解池(SOEC)具备能量转化效率高、可逆操作能力以及绿色环

保等特点。基于 SOEC 技术有望实现大规模绿氢制备，为国家“氢能”战略和“双碳”目标提供强大助力。氢电极是 SOEC 的最

重要组成部分之一，其材料性能将直接决定电池电解制氢能力。本文总结了目前已有的 SOEC 氢电极材料体系，从氢电极反

应机理、材料要求、电极材料物理−化学特性、电化学性能以及材料衰减等方面进行了系统性的论述。最后对 SOEC 氢电极

材料的优化发展进行了分析和展望。 
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氢能的能量载体ü 氢气具备热值高、零污染、

零排放和原料丰富等优点，被认为是人类的“终极能

源”。氢气无法从自然界直接获取，需通过一定手段

加以制备。当前，氢气的制取方式包括以下几种方

式：1) 化石燃料制氢，包括煤气化、天然气制氢等；

2) 化学热裂解制氢，包括氨分解、甲醇重整制氢等；

3) 电解水制氢；4) 光催化制氢；5) 生物质制氢。

上述制氢技术途径中，无论从适用性、环境效益还

是能量效率方面电解水制氢均具有技术优越性，通

过电解水制备的氢气不仅纯度高，同时不存在温室

气体的产生排放，是真正的零碳“绿氢”。 
目前主流的电解水制氢技术包括以下几类：

1) 碱性电解水制氢(ALK)；2) 质子交换膜电解

水制氢 (PEM)； 3) 阴离子交换膜电解水制氢

(AEM) ； 4) 固 体 氧 化 物 电 解 池 电 解 水 制 氢

(SOEC)。ALK、PEM 以及 AEM 工作温度较低，

水以液相形式存在，在两侧的金属/金属氧化物电

极之间存在隔膜。ALK 与 PEM 技术相对成熟，

已实现商业化运行，而 AEM 技术成熟度低，尚

处在实验室阶段。与前 3 种电解技术相比，SOEC
电解制氢技术具备独特的优势[1–2]，例如：1) 成本

低廉，SOEC 所采用的阴极[如 Ni-Zr0.92Y0.08O2和 Ni-
钇稳定氧化锆(YSZ)]、阳极(如 LaxSr1–xMnO3–δ 和

LSM)与电解质隔膜(如 YSZ)材料成本低廉，不需

要昂贵的离子交换膜和贵金属电催化剂；2) 全固

态结构，SOEC 为全固态结构，不含任何液体成

分，安全性高；3) 原料要求低，SOEC 对原料纯

度要求低，由于其电解原料为水蒸气，因此可使

用海水等含有大量杂质的水源，无需进一步淡化

处理，工艺简化适应性强；4) 产氢效率优异、产

氢 纯 度 高 ， SOEC 的 工 作 温 度 范 围 处 在

600~1 000 ℃，较高的工作温度可有效提升水裂

解反应速率，提升电解池的电解效率，同时 SOEC
电解水制氢几乎无其他副反应发生，产物基本为

纯氢气；5) 适应范围广，SOEC 可应用于多种技

术场合，像核电厂、煤炭发电厂、炼钢厂和地热

资源丰富的地区存在充足热源，SOEC 便可与之

联用。SOEC 的逆工作模式(SOFC)可将化学能高

效转化为电能，在风能、太阳能等资源丰富的海

岛和偏远地区通过将风能、太阳能等在波峰段储

存为氢能，在波谷时利用氢能发电实现上述偏远

地区长期稳定电力供应[3–5]。 
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1  固体氧化物电解池 
1.1  SOEC 基本工作原理 

SOEC 是一种电化学能源装置，可将电能高效

转化为化学能，在该工作模式下原料气得到电子被

还原，同时生成氧化气体。以电解水制氢为例，将

上述完整电池电化学过程描述如下：  
H2O(g)+2e−→H2(g)+O2−  (1) 

O2−–2e−→ 1
2

O2(g) (2) 

H2O(g)→H2(g)+ 1
2

O2(g) (3) 

如图 1 所示，SOEC 单电池主要由 3 部分组成，

包括两侧的多孔空气电极和氢电极以及处于两者之

间的致密固态电解质。空气电极是与空气接触的一

侧电极，氢电极是与 H2–H2O 接触的一侧电极。工

作时，在外加电压的作用下，氢电极处的 H2O(g)得
到电子被还原为 H2，空气电极得到来自氢电极侧所

产生的 O2−并将其氧化为 O2 释放[6–7]；电解质隔离

两侧气体避免直接接触，同时传导 O2−参与电极电

化学反应[8]。 

 
 

图 1  SOEC 结构及工作示意图 
Fig. 1  SOEC structure and working diagram 

 

工作时以质子(H+)为主要载流子的电解池被称

作质子陶瓷电解池(PCEC)，PCEC 的工作原理与

SOEC 有所不同： 
 Hydrogen electrodes：2H+(g)+2e−→H2(g) (4) 

Oxygen electrodes：H2O(g)–2e−→ 1
2

O2(g)+2H+

 (5) 
PCEC的水蒸气存在于空气电极侧，电解时H2O(g)

裂解为 O2并生成 H+，随后 H+穿过电解质到达氢电极

侧并发生还原生成 H2。由于 H+半径小于 O2−，其扩散

激活能更低，因此 PCEC 有着更加优异的低温电化学

性能。但 PCEC 电解质在 H2O 电解过程中会出现严重

的衰减现象，限制了其进一步应用[9]。 

1.2  SOEC 热力学 
1.2.1  能量需求    SOEC 工作需要外界提供电能

和热能。以式(3)电解水为例，对于可逆反应，热力

学定律给出反应前后能量前后的变化： 
ΔG=ΔH−T·ΔS (6) 

其中：ΔG 为 Gibbs 自由能变，代表外界的电能；ΔH
为焓变，代表电解反应全部的能量变化；ΔS 为熵变，

它与热力学温度 T 的乘积 T·ΔS 代表体系的热能需

求 Q。 
图 2 描述了 ΔH、ΔG、Q 随温度变化的关系。

随着温度升高，电解水反应的 ΔH 基本不变，电能

需求逐步下降，所需的热能逐渐升高。相较于电能，

热能是容易获得的，在实际操作过程中提高温度可

降低反应对电能的需求，这也体现出 SOEC 电解制

氢技术的优越性[10]。因此氢电极材料的电化学性能

至关重要，因为性能优异的材料能以更低的电解电

压满足制氢要求，降低电解成本。 
 

 
 

图 2  SOEC 电解水的能量需求与电压和操作温度的热力学

关系[11] 
Fig. 2  Thermodynamic relationship of energy requirement to 

voltage and operating temperature for SOEC water 
electrolysis[11] 

 

1.2.2  热中性电压    忽略体系散热，SOEC 的热

效应由下式确定： 

Q= IT S I
nF

η∆
−  (7)  

其中：SOEC 模式下 ΔS>0；n 为电化学反应的转移

电荷数；I 为工作电流密度；I<0，η为极化电压。 
SOEC 模式下，Q 的正负将由 η极化电压控制，

η大于一定值，SOEC 对外放热，反之则吸热。因此

热中性电压(VTNV)定义为 Q=0 时，即体系不向外放

热也不吸热的临界状态下的电压。考虑到电动势 E
与 ΔG 的关系有： 

GE
nF
−∆

=  (8) 
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联立式(4)和式(6)得到式(9)： 

VTNV= SOECH
nF

∆  (9) 

根据计算，700 ℃时的 H2–H2O 体系热中性电

压为 1.283 V。在高温范围 VTNV的数值大小随温度

变化并不明显，可近似认为等于 1.3 V。热中性电压

对于大规模电解装置的实际操作具有重要意义，因

为体系大幅温度变化可能会导致制氢系统各组件热

应力的产生从而带来不利影响。 
1.3  氢电极电化学反应机理 

研究 SOEC 反应机理对后续氢电极材料开发及

性能优化具有重要意义。作为最重要的氢电极材料，

绝大多数的机理研究都是针对 Ni-YSZ 进行的。

H2–H2O 组分下的 SOFC 氢电极反应机理已得到较

系统的实验和模型研究，其逆过程 SOEC 氢电极反

应机理的研究甚少。目前针对 H2–H2O 体系的反应

机理尚无确定结论，主流的观点基本分为 2 类：氧

溢出机理、氢溢出机理。 
1994 年 Mizusaki 等[12]提出了氧溢出机理。

Ni-YSZ的电化学反应场所处于金属Ni、陶瓷相YSZ
和气相的交界处(三相反应界面，TPBs)，因此控制

TPBs 的几何尺寸对反应机理的研究十分重要。

Mizusaki 等基于离化团粒束技术制备了可控制

TPBs 形貌及长度的 Ni-YSZ 图案电极并由此进行了

一系列的电化学研究，研究结果表明电池界面阻抗

在低 H2O 分压下随 H2 分压增大而缓慢增加，在较

高 H2O 分压下则呈现微弱负相关，但 H2O 分压升高

可显著降低电池阻抗。根据实验现象 Mizusaki 等提

出氧溢出机理，认为吸附在 Ni 表面的 H2O 发生逐

步脱氢的基元反应，在 TPBs 处 YSZ 中的间隙氧离

子失去电子，并迁移至 Ni 表面生成吸附态的 O(Ni)。
Mizusaki 等假定反应决速步位于靠近 TPBs 的 Ni 表
面处，并认为氢电极反应速率主要受到H2(g)与O(Ni)
反应控制，而空气电极反应速率受到吸附态的氢物

种(H2/H)的一级反应或者表面扩散过程的控制。

Bieberle 和 Gauckler 较系统地描述了氧溢出机理的

各电极过程[13]，具体基元反应如下， 
1) 吸附–脱附过程： 
H2(g)+2(Ni)↔2H(Ni) (10) 
H2O(g)+(Ni)↔H2O(Ni) (11) 
2) 表面反应： 
H(Ni)+O(Ni)↔OH(Ni)+(Ni) (12) 

H2O(Ni)+O(Ni)↔2OH(Ni) (13) 

H2O(Ni)+(Ni)↔OH(Ni)+H(Ni) (14) 

3) TPBs 处电荷转移过程： 
O2−(YSZ)+(Ni)↔O(Ni)+(YSZ)+2e− (15) 

其中：(Ni)与(YSZ)分别代表对应表面的反应活性

位点。 
氢溢出机理由 Mogensen 和 Lindergaard 在 1993

年提出[14]。基于对不同 H2、H2O 分压下电化学阻抗

谱(EIS)的研究，他们认为 H2 将吸附在 Ni 表面并失

去电子生成 H+，H+在电场的作用下传导至 TPBs 后
发生两步电荷转移反应并生成产物 H2O。随后 De 
Boer[15]的研究表明电池阻抗与 H2 分压成正相关，与

H2O分压成负相关 De Boer提出 Ni 表面传递的为中

性 H 原子而并非 H+，这一论点得到多数研究人员的

认可，但 De Boer 的 EIS 实验规律与大多研究结果

不符。Bessler[16]与 Vogler[17]先后计算了包括多种氧

溢出、氢溢出机理的基元反应过程，进一步验证了

氢溢出反应机理的可能性， 
1) Ni 表面吸附–脱附： 
H2O(g)+(Ni)↔H2O(Ni) (16) 

H2(g)+2(Ni)↔2H(Ni) (17) 

H(Ni)+O(Ni)↔OH(Ni) (18) 

OH(Ni)+H(Ni)↔H2O(Ni)+(Ni) (19) 

OH(Ni)+OH(Ni)↔H2O(Ni)+O(Ni) (20) 
2) YSZ 表面吸附–脱附及表面反应： 

H2O(g)+(YSZ)↔H2O(YSZ) (21) 

H2O(YSZ)+O2−(YSZ)↔2OH−(YSZ) (22) 
3) 反应活性基元扩散至 TPBs。 
4) TPBs 处电荷转移过程： 
H2O(YSZ)+(Ni)+e−↔H(Ni)+OH−(YSZ) (23) 

OH− (YSZ)+(Ni)+e−↔H(Ni)+O2−(YSZ) (24) 
目前，上述反应机理尚未得到实验层次的直接

确认，而且实际使用的氢电极均为多孔结构，可能

在反应决速步与图案电极的有所出入；SOFC 与

SOEC 互为逆反应，SOFC 反应机理对 SOEC 反应

机理研究具有重要意义，但 SOEC 的反应过程可能

与 SOFC 有所差异，不同条件下的决速基元反应也

不尽相同。较高的工作温度以及特殊气氛等要求使

得研究人员难以通过表征手段捕捉到反应中间产物

的过程信息，这也是固体氧化物电池(SOC)体系电

极反应机理研究进展缓慢的重要原因之一。厘清氢

电极反应机理具备重要意义，在明确反应机理后便

可针对性地设计新型材料加强或抑制某些重要反应

步骤(如通过调节材料对活性反应物种吸附–脱附能

力 )以达到优化电极性能的目的。目前涉及到
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H2–H2O 组分下 SOEC 氢电极反应机理研究的结果

表明不同操作参数(温度、气体分压等)对 SOEC 与

SOFC 性能有着不同程度的影响[18–19]。 

2  氢电极材料 
式(1)中 H2O(g)电还原过程直接发生在氢电极

一侧，作为 SOEC 最重要的组成部分之一，其材料

性能优劣将直接决定 SOEC 电解制氢性能。根据

SOEC 氢电极工作环境特性和电化学性能需求，需

要满足以下要求：1) 结构稳定性，氢电极长期处于

高温环境，并且气氛的氧化还原性将随 H2O 含量高

低而发生改变，因此要求氢电极材料具备良好的结

构稳定性以避免原有结构的完全坍塌分解；2) 耐烧

结性，长期的高温工作环境，有利于材料烧结团聚。

若材料易发生烧结，多孔电极微观结构形貌将被破

坏从而严重阻碍传质过程，导致电解池性能劣化；

3) 电催化性能，SOEC 氢电极电解水主要发生氢还

原反应(HER)，因此氢电极材料需要具备优异的

HER 催化活性；4) 与电解质相匹配的热膨胀系数

(TEC)，氢电极与电解质热膨胀系数不匹配轻则会导

致氢电极-电解质界面接触不良，严重时甚至会破坏

电解质导致两侧气体泄漏；5) 混合电导能力，SOEC
氢电极反应涉及 O2−和 e−的传递过程，因此要求氢

电极材料具备良好的氧离子电导率及电子电导率，

否则受限的氧离子/电子传导将会严重阻碍电化学

反应的进行；6) 成本低廉，低廉的材料成本是实现

SOEC 制氢技术大规模推广的基础条件。 
基于上述要求，研究人员发掘出 3 大类氢电极

材料体系，即金属−陶瓷、钙钛矿氧化物和其他种类，

这是由于它们在诸多材料之中都具备一定的 HER
催化性能、离子−电子混合电导能力、结构稳定性和

耐烧结能力等，实际使用时需要针对具体材料的某

些方面不足加以改进。 
2.1  金属−陶瓷基 

由于 SOEC 与 SOFC 技术的共通性，目前 SOEC
氢电极材料仍延续 SOFC 材料体系。SOFC 作为燃

料电池家族的一员，其他中低温燃料电池电极体系

中常使用的金属电极(如贵金属 Pt、Ag 以及过渡族

金属 Ni 等)并不适用于 SOFC。一方面是由于纯金

属电极缺乏必要的 O2−传导能力，若以金属制成多

孔电极刷涂于电解质表面，其反应活性区域仅局限

于电极−电解质界面的TPBs处从而导致电化学性能

低下；另一方面纯金属与常见电解质的热膨胀系数

差距较大，容易导致金属电极产生剥落。基于上述

因素，研究人员考虑将高电子电导的金属与高氧离

子电导的材料复合制备成复合电极[20−21]。众多金属

中，Pt、Au、Pd 等贵金属以及 Co 由于价格因素难

以大量使用，而金属 Ni 由于良好的电子电导率、高

温催化活性优异、原料价格适中以及一定的耐氧化

能力等特点得到了广泛的应用。因为电解质材料要

求具备良好的 O2−传导能力以及化学、结构稳定性，

与 Ni 复 合 的 氧 离 子 导 体 材 料 基 本 来 源 于

SOFC/SOEC 的电解质材料如 YSZ 和 Gd 掺杂的

CeO2(GDC)。上述材料与 NiO 均匀混合后制成复合

电极拓展了 TPBs 长度，同时 NiO 还原为 Ni 后将在

电极内部留下大量供气体扩散的微孔，有效提升了

电化学性能。金属−陶瓷基电极可分为 ZrO2 基金属−
陶瓷和 CeO2基金属−陶瓷 2 大类，它们均由金属相

(通常为 Ni)和陶瓷相组成，优异的电催化性能和较

低的成本使得其得到了最广泛的应用。但长期工作

中面临的 Ni 颗粒问题限制了其进一步的应用。为

此，可通过引入其他高性能金属/陶瓷相以及改进电

极微观结构等手段加以改善。 
2.1.1  ZrO2基金属−陶瓷氢电极    ZrO2是Zr主要

的氧化物，具备诸多特性例如优异的化学稳定性、

机械强度高、高温下较高的氧离子电导率和几近电

子绝缘等。但纯 ZrO2 不可直接用作氢电极材料，这

是由于 ZrO2 从室温至其熔点(~2 680 ℃)会发生多次

晶体结构转变，室温下 ZrO2 呈现单斜结构，1 100 ℃

左右会转变为四方晶系，升温至 2 370 ℃将转变为

立方结构，相变过程会引起材料体积的较大变化从

而破坏电极−电解质结构。向 ZrO2 的 Zr4+位掺杂低

价的 Y3+、Sc3+等离子可稳定其立方相结构，同时掺

杂低价阳离子可向材料基体引入氧空位提升材其氧

离子传输能力。Y的掺杂量达到8%(摩尔分数，8YSZ)
将取得最大离子电导率，在 1 000 ℃其离子电导率

达 0.1 S·cm−1。在 Y 掺杂量超过 8%时，氧空位浓度

过高会使其产生团簇从而降低材料的氧离子电导

率。Ni-YSZ 中 Ni 占比达到 30%(体积分数)时可形

成连续电子传导通道，有利于电极性能的提升[20]。

Ni-YSZ 电池结构通常为 Ni-YSZ 支撑体|Ni-YSZ 功

能层|YSZ 电解质|空气电极，有时会在电解质与空气

电极间添加一阻挡层以避免高温下的元素扩散及化

学反应。这类电池结构有着较强的机械强度，同时

较薄的电解质厚度(<10 μm)可有效降低电池工作的

欧姆极化损失。上述优势使得 Ni-YSZ 支撑型电池

广泛应用于 SOEC 电化学制氢[21–22]。Ni-YSZ 支撑

体的微观结构对电池有着很大影响，因为支撑体很
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大程度上决定了电池的机械强度，同时支撑体的孔

隙率密切影响着反应气体传输过程；Ni-YSZ 功能层

是 H2O 电分解为 H2的直接场所，增加 TPBs 的长度

数 量 对 电 解 性 能 可 起 着 积 极 作 用 [23] 。 以

La0.1Sr0.9Co0.8Fe0.2O3–δ (LSCF)为空气电极，800 ℃、

97.5%(体积分数)H2O 及 1.3 V 外加电压下的电解电

流密度可达−1 A·cm−2[24]。Sc2O3 稳定的 ZrO2 (SSZ)
有着较 YSZ 更高的氧离子电导率，6%(摩尔分数)
掺杂的 SSZ 在 1000 ℃其离子电导率达 0.15 S·cm−1。

以 Ni-SSZ 为氢电极可取得良好的电解制氢性

能 [25–26]，但 Sc 较高的成本限制了其大规模应用。

以 Ni-YSZ 为代表的 ZrO2 金属陶瓷电极电催化性能

良好、成本低廉、电池欧姆极化损失小等诸多优势，

已经实现了初步规模化应用，但 Ni-YSZ 仍面临着

中低温性能劣化严重以及长期工作下 Ni 迁移、粗

化、团聚等困境。为解决上述问题，进一步提升电

极性能，可向原有复合电极内添加高催化性能金属

例如 Au、Ag 或是引入具备优良电催化性能和混合

电导能力的陶瓷相。调控新型电极结构，实现优异

三维电极微观结构构建也是一类行之有效的方法。 
2.1.2  CeO2 基金属−陶瓷氢电极    降低工作温度

是 SOEC 的一大发展趋势，而 ZrO2 基材料较差的中

低温氧离子传导能力无法满足上述需求。CeO2因其

良好的中低温氧离子传导能力被认为是中低温工况

条件下 YSZ 有力的替代者，此外 CeO2基材料在还

原气氛下会有部分 Ce4+被还原为 Ce3+从而使其具备

电子电导能力。与 ZrO2 基材料类似，CeO2 可使用

低价金属离子替代 Ce4+来提高材料的氧离子传导能

力，常见的有 GDC、Sm 掺杂的 CeO2(SDC)以及 La
掺杂的 CeO2(LDC)等，在掺杂 20%(摩尔分数)的 Gd
后，600 ℃下的 GDC 的电导率可达 5×10−3 S·cm−1[27]。

得益于 GDC 的高氧离子传导能力和电子传导能力，

Ni-GDC 氢电极可降低极化阻抗(Rp)，提高电解电流

密度[28]。值得一提的是，针对 CO2 电解，GDC 的

优异氧储存能力使 Ni-GDC 较 Ni-YSZ 有着更加优

异的抗积碳能力。GDC 与 YSZ 在高温(>1 250 ℃)
下会发生化学反应从而导致电池性能出现劣化，为

此在 YSZ 电解质高温致密化过程中需要避免

Ni-GDC 与 YSZ 电解质的长时间直接接触。以

Ni-GDC 为氢电极的 SOEC 电堆长期测试结果表明，

在超过 20 000 h 的长期测试中，~850 ℃、−0.9 A·cm−2

电解电流密度下的电堆衰减率为 0.57%/1 000 h[29]。

Ni-GDC 这类金属陶瓷与 Ni-YSZ 类似，也具有催化

活性良好、电池欧姆极化损失小等特点。此外

Ni-GDC 的低温性能要大幅优于 Ni-YSZ；但值得指

出的是，掺杂 CeO2 的成本要高于掺杂 ZrO2，同时

Ni-GDC 基金属陶瓷也存在长期工作下 Ni 迁移、粗

化、团聚等现象，通过调控电极微观结构及引入第

三相材料[30–32]有望改善上述问题。 
2.2  钙钛矿氧化物 

以 Ni-YSZ 及 Ni-GDC 为代表的金属−陶瓷基电

极在电解 H2O、CO2 操作中存在 Ni 氧化、迁移、团

聚、积碳以及氧化还原循环稳定性差等问题。Ni 氧
化会使 Ni 失活并丧失电子电导能力，因此 Ni 基金

属陶瓷工作需要通入还原性气体加以保护；进一步

地，Ni 氧化、迁移、团聚会破坏电极原有结构与成

分分布，使得金属−陶瓷基电极氧化循环稳定性较

差。碳的沉积会阻塞 TPBs 减少反应活性位点并破

坏电极微观结构；同时反应气体里的微量杂质如硫

会对 Ni 金属产生明显毒化作用。这迫使研究人员寻

找新型氢电极材料以解决上述问题，钙钛矿氧化物

就是基于此背景下提出的，钙钛矿氧化物可分为单

钙钛矿 (ABO3)、双钙钛矿 (A2B2O6)、Ruddlesden- 
Popper 钙钛矿(RP，An+1BnO3n+1)等[33–35]。钙钛矿氧

化物普遍为氧离子−电子混合导体(MIEC)材料，因

此可将反应活性区域拓展至整个电极材料表面，降

低活化电阻；同时钙钛矿有着优异的抗积碳、抗硫

毒能力和氧化还原循环稳定性，且 A、B 和 O 位都

具备其他离子替换潜力，上述特点使钙钛矿基材料

得到了广泛关注[36–37]。钙钛矿的 A 位离子通常为较

大半径的碱金属和碱土金属离子，B 位离子通常半

径较小，多为过渡族金属离子。容忍因子(t)是一衡

量钙钛矿结构稳定性的参数，t 的计算公式为： 
A O

B O2( )
r rt

r r
+

=
+

 (25) 

其中：rA、rB、rO分别为 A、B、O 的对应配位数下

的离子半径。立方相结构的钙钛矿通常 t 接近 1，当

t<0.9 或 t>1，钙钛矿结构中的 BO6八面体将发生畸

变，导致钙钛矿晶体结构出现伪对称现象[38]。常见

的钙钛矿如 La1-xSrxCrO3−δ (LSC)、SrTiO3−δ (STO)及
Sr2Fe2−xMoxO6−δ (SFM)等业已被用为 SOEC 氢电极

材料，但它们相较于 Ni 基金属陶瓷仍存在电子电导

率不足、电催化活性不佳等问题有待进一步解决。

上述问题的解决办法包括元素掺杂、第二相复合及

原位析出等。 
2.2.1  单钙钛矿    1) LaxSr1−xCrO3−δ 基钙钛矿作

为电堆连接体材料具有良好氧化还原稳定性、热稳

定性及化学稳定性。但该材料的氧离子传导能力和
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电催化能力不佳难以用作 SOEC 氢电极材料。为解

决氧离子传输能力低下等问题，研究人员提出“低价

阳离子替代策略”，例如 A 位离子缺位[39]、低价元

素掺杂[40]、与高氧离子传导相复合[41]等。当阳离子

总价态降低，为满足电中性要求，材料的氧离子会

部分丢失从而在原有晶体结构内部留下氧空位从而

提升材料氧离子传导能力。B 位 Mn 掺杂的 LSC 而

形成 LaxSr1−xCryMn1−yO3−δ (LSCM)是其中的典型代

表。LSCM 继承了 LSC 的良好氧化还原稳定性、抗

硫毒害等优点，La0.75Sr0.25Cr0.5Mn0.5O3−δ在 850 ℃、

1.6 V、20%(体积分数)H2O 条件下的电解电流密度

为−0.43 A·cm−2，表明 LSCM 具备 SOEC 氢电极材

料的潜力[42]。Ma等[43]使用LSCM进行了单独的H2O
电解以及 H2O、CO2 共电解测试，800 ℃、60%(体
积分数)H2O、2 V 下电解电流密度为−0.23 A·cm−2，

共电解条件下(60% H2O–40% CO2)为−0.21 A·cm−2。

然而 LSCM 还原气氛下的电子电导率非常低[44]，电

催化性能仍需进一步提高[39]。A 位掺杂 Ce 能有效

提升 LSCM 电子电导率，当 Ce 的掺杂量达到

25%(摩尔分数)时，900 ℃、加湿氢气气氛下，

Ce-LSCM25电子电导率为 1.2 S·cm−1，高于纯LSCM
的 0.9 S·cm−1 [45]。考虑到金属优异电子电导能力，

引入金属也是一类行之有效的方法[46–47]。通过浸渍

Cu(NO3)2 溶液到 LSCM 骨架内，还原后 Cu 颗粒分

布在 LSCM 骨架上，750 ℃、50%(体积分数)H2O、

热中性电压下的电流密度超过−0.5 A·cm−2，远大于

未浸渍电极的电流密度[48]。原位析出也是一类可有

效提升电极材料电催化性能的方法。原位析出是指

向钙钛矿 B 位掺杂可析出金属元素例如 Fe、Co、
Ni、Cu 等，在一定条件下(电偏压、高温还原等)这
些 B 位金属离子会脱离原有晶格点位向材料表面迁

移并以零价纳米金属颗粒析出，这些金属颗粒作为

催化活性位点弥散分布于材料基体表面并与基体有

着较强相互作用，较浸渍引入的金属颗粒具备更好

的稳定性。Xu 等[49]将 Ni 引入 LSC 的 B 位，设计出

A 位 缺 位 的 (La0.75Sr0.25)0.95(Cr0.8Ni0.2)0.95Ni0.05O3−δ 

(LSCN)。Ni 掺杂后提升了材料电导率，改善了材料

的电化学性能。为改进 LSCM 催化活性，优化电极

反应的三相界面，通过 LSCM 与 GDC 构建了 3 层

结构的梯度型复合电极。梯度电极实现了具有较高

的电子–离子电导率和较大的三相界面的构建，使得

电极在还原和非还原性气氛下具有较低的欧姆电阻

和电极反应极化电阻[50]。LSC 基材料是一类十分经

典的钙钛矿材料，它的化学、结构稳定性良好，但

其较弱的氧离子传导能力和催化性能严重限制了它

的应用，通过上述的 A 位缺位、A/B 位掺杂、原位

析出以及第二相复合等手段可以在一定程度上改善

这些问题，但仍与 Ni 基金属陶瓷的电化学性能有着

较大差距。 
2) SrFeO3–δ(SFO)基钙钛矿是一类被广泛研究

的氢电极材料。可变价的 Fe 有利于氧空位的形成以

及电导率、材料表面氧交换系数的提高，但 SrFeO3−δ

在高温还原气氛下会发生严重分解，难以满足

SOEC 氢电极使用要求。A、B 位掺杂高价态、低离

子半径元素(如 La、Pr、Ti、W、Nb)通常能够提高

材料工况环境下的稳定性，这是由于小离子半径、

高价态金属离子掺杂后可降低其晶胞自由体积、增

强晶格氧与配位阳离子的结合强度。W 掺杂可显著

提升 SFO 的稳定性，以牺牲电导率、氧空位浓度为

代价，提升了材料的稳定性并在相当程度上维持了

原有的电化学性能[51]。考虑到 SFO 基钙钛矿易被还

原的特点，通过 La 、 Co 、 Nb 共掺杂得到

La0.4Sr0.55Co0.2Fe0.6Nb0.2O3−δ (LSCFN55)，A 位缺陷提

升了 CoFe 合金的析出能力，在 CoFe 析出同时基体

材料也将析出 SrO，还原后 LSCFN55 基体含有大量

氧空位具有良好的氧离子传导能力，SrO 拥有良好

的 H2O 吸收能力，基体表面分布的纳米 CoFe 合金

构成电催化活性位点，上述要素共同构建了一种性

能优异的氢电极[52]。Ru 作为 HER 性能优异的贵金

属无法大量使用，通过微量掺杂至钙钛矿 B 位并由

原位析出法以纳米颗粒均匀分散，在减少贵金属使用

的同时也可有效提升材料的电催化性能。Zhang 等[53]

开创性设计了 1 种空气电极支撑电池，在此基础上研

究对比不同催化金属掺杂的 Sr0.95(Ti0.3Fe0.63Ni0.07)O3−δ 

(STFN)、Sr0.95(Ti0.3Fe0.63Ru0.07)O3−δ (STFR)以及 Ni- 
YSZ 的电化学性能。结果表明 STFR 具有最佳的电

化学性能，STFN 次之，而 Ni-YSZ 的性能最差，在

800 ℃、50% (体积分数)H2O、1.3 V 下 STFR 的电

解电流密度超过−1.7 A·cm−2，证实了 SFO 基单钙钛

矿优异的电化学潜力。SFO 基单钙钛矿具有高氧空

位浓度、电导率高等特点，但最主要的问题是在还

原性气氛下不稳定，实际应用时可使用高价态、低

离子半径的元素替代部分的 Fe 以获得较好的材料

结构稳定性。 
3) SrTiO3−δ (STO)基钙钛矿在相当宽的氧分压

范围内都具有优异的稳定性。STO 中 Ti4+/Ti3+离子

对的存在为 STO 提供了可观电子电导能力，但其氧

离子传导能力及电催化活性较差。目前常见的提升
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STO 氧离子传导能力方法包括 A 位离子掺杂、A 位

离子缺位、第二相材料复合(如 CeO2−δ基材料)[54–55]。

A 位 La 掺杂的 LaxSr1−xTiO3−δ (LST)是被认为是最具

潜力的单钙钛矿基体之一。La3+(1.36 Å)的离子半径

与 Sr2+(1.44 Å)相近，且高价的 La3+替代低价的 Sr2+

将使 B 位部分的 Ti4+转变为 Ti3+，有利于电导率的

提升。研究发现，当 La 掺杂量达到 30% (摩尔分数，

La0.3Sr0.7TiO3–δ)，在 700 ℃、5%(体积分数) H2/Ar
下的电导率可达 240 S·cm−2[56]。使用 A 位 Y 掺杂的

YxSr1−xO3−δ (YST)也是一类具有高电导率以及良好

化学稳定性的电极材料。Xiao 等[57]以 Nb 施主掺杂

的 SrTi0.8Nb0.2O3 为基体，同时向 A 位掺杂 10%(摩
尔分数)的低价受主碱金属离子 Na+/K+，在 5%(体积

分数) H2/N2的还原性气氛下经过 1 400 ℃的烧制后，

Na0.1Sr0.9Ti0.8Nb0.2O3和 K0.1Sr0.9Ti0.8Nb0.2O3 呈现金属

电导性质。Na+和 K+掺杂提升了材料的电导率，尤

其是 K0.1Sr0.9Ti0.8Nb0.2O3，其 400 ℃和 800 ℃电导率

分别高达 1 180 S·cm−1 和 272 S·cm−1，证明了该材料

用作氢电极的潜在能力。STO 中 Ti4+/Ti3+化学价较

高，因此可通过掺杂低价态、低氧离子迁移能的金属

离子至 STO 的 B 位以提升氧空位浓度及氧离子电导

率 [58] ， Yoon 等 [59] 采 用 Pechini 法 制 备 出

La0.08Sr0.92Ti0.8M0.2O3–δ (M=Mn、Fe、Co)，Fe、Co 掺

杂较 Mn 掺杂的样品具备更好的催化性能，这一改善

部分是由于低价的 Fe、Co 离子会在其表面产生更高

浓度的氧空位所致。为了提高 LST 的电导率和催化

活性，Paydar 等[60]在 LST 中掺杂了 Ca 和 Fe，当 Ca
的掺杂量 x 值为 0.45 时，La0.2Sr0.25CaxTi0.95Fe0.05O3−δ

将取得 5.5 S·cm−1 的最大总电导率[850 ℃、97%(体
积分数)H2–3%H2O]。B 位掺杂可析出金属元素不仅

可提高材料催化性能，在金属颗粒析出的同时也会

在基体产生 ..
OV 以提升其浓度[61–62]。在掺杂 25%(摩

尔分数)Ni 后，La0.5Sr0.5Ti0.75Ni0.25O3 (LSTN25)将在

工作环境下原位析出 Ni 纳米金属颗粒，预还原后的

LSTN 由于 Ti3+存在提升材料的电导率[63]。Myung
和 Neagu 等 [64]调控 A、B 位掺杂离子设计出

La0.43Ca0.37Ni0.06Ti0.94O3–δ (LCNT)氢电极材料，使用

外加偏压促使 LCNT 产生 Ni 析出以提升基体的电

催化活性，相较于传统的高温还原性气氛原位析出

方式，使用电偏压可大幅缩减还原析出时间，增加

颗粒析出量，降低析出颗粒尺寸等，上述现象可归

结于电偏压导致氢电极侧极低的氧分压[还原气氛

析出的 5%(体积分数)H2/N2 为 P(O2)≈10–14 Pa；2 V
电偏压的 50% H2O/N2 为 P(O2)≈10–30 Pa]，如此低的

氧分压致使材料的还原驱动力增强以及还原深度加

深。电偏压操作的 LCNT 具有十分优异的电化学性

能，900 ℃、50%(体积分数)H2O、1.3 V 的单电池电

解电流密度高达−2.75 A·cm−2，同时在 700 ℃下的长

期测试中展现出良好的稳定性[64]。STO 结构稳定性

好、电子电导率高，其 A 位 La 掺杂的 LST 更是得

到了广泛的研究。但这类材料的氧离子传导能力和

催化性能不佳，需要通过元素比例调节、活性元素

掺杂以及第二相复合等加以改善。 
4) SrVO3−δ (SVO)基钙钛矿在还原气氛下呈现

极高的 n 型电导率，在 800 ℃下超过 1 000 

S·cm−1[65]；同时 SVO 具备不可忽视的氧缺位浓度，

室温下 SVO 的 δ在 0.1 左右[66]。但 SVO 的 TEC 较

常见的电解质材料较大，以及在较低氧分压下不稳

定被氧化。将 V 替换为 Mo 构成的 SrMoO3−δ(SMO)
具有较好的稳定性，但其氧离子传导能力和催化活

性严重不足。通过高价态离子施主掺杂可提高材料

的稳定性。例如 La 在掺杂之后由于电荷补偿机制，

致使部分高价V离子向低价态转变同时抑制氧空位

的形成。SVO 的金属型电导被认为由 V4+的 3d1 构

成的宽导带所贡献，所以 A 位 La 掺杂会一定程度

降低原有材料的电导率，但仍可完全满足氢电极材

料的电子电导率要求；La 掺杂会抑制 V4+→V3+转化

过程，一定程度上避免了在高温还原性气氛下 V 价

态降低而产生的化学热膨胀，同时也提升了材料在

较高氧分压下的电化学性能，因此 LaxSr1−xVO3−δ是

一种潜在的电极材料，但它的电催化活性仍需进一

步提高[67]。基于溶液浸渍法分别将 Ni 和 Fe 引至

La0.7Sr0.3VO3−δ(LSV)，LSV 负载的 Ni、Fe 纳米颗粒

促进着反应的进行，降低了 Rp 值，实现了大约 20%
的电解效率提升[68]。SVO 与 SMO 基的单钙钛矿难

以在空气下烧制得到纯相，通常是将预处理的粉体

放置在还原性气氛下进行高温烧制得到纯相材料，

而这一特性无疑增加了材料应用的难度。SVO 基

钙钛矿的优点是电子电导率高以及氧空位浓度高，

但其最大问题是其 HER 催化性能较差，同时较苛

刻的合成条件进一步限制了这类材料的应用。A 位

高价离子掺杂、引入活性金属元素能够部分改善上

述缺点。 
2.2.2  双钙钛矿    双钙钛矿是基于单钙钛矿而提

出的，其结构通式为 A2B2O6−δ，A 位常为碱土金属，

B 位为过渡族金属。起初双钙钛矿作为磁性材料被

研究，在 Sr2Mg1−xMoxO6−δ优异的电化学性能以及出

色抗硫毒害能力被发现后，引起了对双钙钛矿材料
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用于 SOC 氢电极的广泛研究[69]。双钙钛矿具备稳定

的晶格结构和较好的混合电导能力，通过离子掺杂

可实现材料化学稳定性、氧离子−电子传导能力、热

膨胀系数以及电催化活性的改善。 
1) PrBaM2O5+δ (M=Mn、Fe)基双钙钛矿是一类 A

位有序的双钙钛矿体系。这类层状钙钛矿 AA’B2O5+δ

的晶体结构可理解由 [AOx]–[BO2]–[A’O]–[BO2]– 
[AOx]沿 c 轴堆垛而成，而[AOx]层 O3位存在的大量

氧空位代表着材料快速的表面氧交换和体扩散能

力[70]。以 M=Mn 为例，PrBaMn2O5+δ (PBM)在相当

氧分压范围内都有着良好的化学稳定性和热稳定

性，变价的 Mn 构成的 Mn—O—Mn 网络结构有利

于氧离子和电子的传输，同时 PBM 具备优异的抗

积碳和抗硫毒害能力[71]。上述特性使得 PBM 常用

作 SOC 的电极材料。Jun 等[72]以 PBM 作为氢电极、

PrBa0.5Sr0.5Co1.5Fe0.5O5+δ (PBSCF50)为空气电极构建

了 镁 掺 杂 的 镓 酸 镧 (LSGM) 电 解 质 支 撑 的

PBM/LDC/LSGM/PBSCF50 单电池，在实际测试中

分别向 PBM 和 PBSCF50 引入 Co、Fe 和 GDC 组成

复合电极，该单电池在 800 ℃、10%(体积分数)H2O、

1.3 V 下的电解电流密度可达−1.31 A·cm−2，同时具有

优异可逆循环以及超过 600 h 的长期工作稳定性，证

明了该材料体系的应用潜力。B 位变价金属离子价态

高低会在很大程度上影响着材料的催化性能，Kan
等[73]通过变温 X 射线光电子能谱(XPS)和热重分析

研究了B位有序的Ba2Ca0.67Fe0.33NbO6−δ表面和晶体

内的 Fe 元素价态，结果表明 Ba2Ca0.67Fe0.33NbO6−δ

近表面处低价 Fe2+浓度是体内的 3 倍，同时随着温

度升高样品体内及体表的 Fe2+浓度线性增加。结

合 EIS 结果，Kan 等认为温度升高性能变好这一

普遍规律可部分归结于随温度上升而逐渐增高的

近表面低价离子浓度。基于溶胶–凝胶制备了

(PrBa)0.975Mn1.95Ni0.05O6−δ (PBMN) 并原位研究了

PBMN 在氢气气氛下的结构变化过程，随后的透射电

子显微镜和中子衍射结果表明在 950 ℃、空气气氛烧

制后，PBMN 由正交的 Pr0.65Ba0.35Mn0.975Ni0.025O3和

六方的 BaMnO3−δ 2 相所组成；随后在湿氢气下加热

后，500 ℃左右 Pr0.65Ba0.35Mn0.975Ni0.025O3 会析出

MnO，同时其结构将由正交转变为四方；当温度继

续升温至 900 ℃，上述 2 相将转变为不含 Ni 的

PrBaMn2O5并析出单质 Ni。EIS 结果表明这种 Ni 原
位析出型的层状钙钛矿具有良好的电化学性能[74]，

这类钙钛矿的快速氧传输能力使其具备 SOC 对称电

极材料潜力。基于 A 位缺陷设计，Zhou 等[75]提出使

用 (PrBa)0.95(Fe0.9Mo0.1)2O5+δ (PBFM)–SDC 作 为

SOEC 的 对 称 电 极 ， PBFM–SDC/LSGM(450 

μm)/SDC–PBFM 单电池在 800 ℃、3%(体积分

数)H2O–97% H2、1.3 V 下的电解电流密度为−0.51 

A·cm−2，考虑到LSGM厚度较大且水蒸气含量较低，

这一性能是相当优异的。Lu 等[76]研究了不同 Co 掺

杂量的 PrBaFe2–xCoxO5+δ (x=0、0.2、0.4)以用于 SOC
对称电极材料。PrBaFe1.8Co0.2O5+δ (PBFC02)在还原

后将转变为 PrBaFe2O5+δ、Ba6Pr2Fe4O15 和 Co3Fe7，

将上述样品重新置于空气下加以煅烧又可得到原有

单相结构。增加 Co 掺杂量至 0.4 时，材料在还原

性气氛下将发生严重分解难以使用。结果表明

Co 的掺杂提升了材料的电催化活性，在 H2O/CO2

共电解条件下取得了较好的性能。 
2) Sr2Fe2−xMoxO6−δ(SFM)基双钙钛矿是一类被

广泛研究的氢电极材料体系，如前文所提及的，B
位的 Mo 含量过高会导致材料难以在空气下烧制为

纯相，SFM 中的 Mo 极限掺杂量为 68%(摩尔分数，

Sr2Fe1.34Mo0.68O6−δ)，超过该极限后在空气下将产生

SrMoO4 杂相。在此极限下的 Sr2Fe1.5Mo0.5O6−δ 
(SF1.5M)在空气下即可获得纯相。空气下制备的

SF1.5M 为立方相结构,空间群 Fm 3m，点阵常数为

a=(7.844 7±0.000 1) Å。在还原气氛下处理后，SF1.5M
的晶格会发生些许膨胀[77]。SF1.5M 具备优异的氧化

还原气氛结构稳定性，较高的电子电导率和氧离子

电导率[78–79]，此外 SF1.5M 的热膨胀系数与大多数的

电解质相匹配[78]。上述优点使 SF1.5M 在 SOC 氢电

极、空气电极方面获得广泛的研究。先前的研究表

明在 Sr2MMoO6−δ (M=Mg、Mn、Fe、Co、Ni)中，

M 为 Co、Ni、Zn 的相在氧化气氛下稳定，其中的

氧符合化学计量比；M 为 Mn、Fe 的相在还原气氛

下稳定并呈现氧非化学计量比的特点；M 为 Mg 的

相在氧化还原气氛下都稳定，它的氧空位含量将随

制备条件发生变化，此外 M 为 Mn、Fe、Co 时，电

子可通过 M2+−Mo6+加以传输[80]。通过微波助烧，

Liu 等[81]合成出 SF1.5M 用于 SOC 对称电极，900 ℃、

60%(体积分数)H2O、1.3 V 的电解电流密度为−0.88 

A·cm−2，氢气产率 380 mL·cm−2·h−1，证明了 SFM 基

材料优良应用前景。SFM 中 Fe 与 Mo 的相对含量

变化会在很大程度上 SFM 的材料性能。随着 Fe 含

量上升，Fe 的氧化价态将会上升，这将会增强金属

−氧的杂化程度，使得体格内的 Op 带向费米能级靠

近。这些电子和结构变化降低了氧空位的形成能和

迁移能，从而提升了材料的电催化活性[82]。 
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作为一类相当优异的电极材料基体，目前大部

分的研究都聚焦于 SFM 基电化学性能的提升上，包

括 A[83]、B[84]、O[85]位掺杂以及多相复合[86]等等。B
位掺杂活性元素如 Ni、Co 等是常用的方法。

Sr2Fe1.3Ni0.2MoO6−δ (SFNM)与 Sm0.2Ce0.8O2−δ (SDC)
机械混合制成复合电极材料。相较 SF1.5M−SDC，
Ni 掺杂显著提升了材料的电化学性能，850 ℃下的

Rp 和电解电流密度实现 2 倍左右的改善提升[87]。后

续的实验研究了Ni掺杂量为 0.1的 SFNM氧化还原

循环稳定性和热稳定，结果表明 SFNM 具备优异的

氧化还原循环稳定性和较好的热稳定性，衰减的原

因可能是由于 Fe−Ni 颗粒发生团聚所造成的[88–89]。

Co 作为活性元素也得到了应用，Yang 等[90]设计出

Sr2Fe1.3Co0.2Mo0.5O6−δ (SFCM)，还原气氛下 Co 将析

出在基体表面，Fe 由于较高的析出能没有伴随 Co
一同析出，原位析出后 SFCM-reduced 表面将含有更高

浓度的氧空位。以 SFCM 为对称电极，单电池在

电解水制氢和 H2O/CO2 共电解都取得了优异的

性能。考虑到多元合金化的协同效应，基于理论计算

预测将 Co、Ni 同时引入 SFM 的 B 位构成

Sr2FeCo0.2Ni0.2Mo0.6O6−δ (SFCNM)，在充分还原后

SFCNM 双钙钛矿转变 RP 型 Sr3Fe1.05Co0.05Mo0.9O7−δ

基体以及在表面原位析出的 Fe−Co−Ni 合金，随

后通过扫描透射电子显微镜上的电子能量损失

谱对 Fe−Co−Ni 合金成分进行标定，结果发现其

比例为 Fe:Co:Ni=45:25:30( 摩尔比 )[84] 。相较

Sr2FeNi0.4Mo0.6O6−δ，Co 掺杂调控了合金对 H2O、OH、

H、H2 等反应物种的吸附/脱附能力，同时提升了还

原后基体的氧空位浓度，使得 SFCNM 具备更加优

异的电化学性能[84]。SFM 基材料的重要地位也促使

研究人员对其电极反应机理的研究，结果表明上述

SFM 基氢电极电解质支撑型电池的反应机理与

Ni-YSZ 氢电极支撑型电池存在差异[91–92]。 
PrBaM2O5+δ (M=Mn、Fe)与 Sr2Fe2−xMoxO6−δ双

钙钛矿具备优异的综合性能，在工作环境下都具有

优异的结构稳定性以及化学稳定性，氧离子−电子混

合导体的特质也满足了用作 SOEC 氢电极材料的需

求。目前对这 2 类双钙钛矿的研究主要集中在提升

其电化学性能方面，常用的方法包括 B 位活性元素

掺杂、原位析出、第二相复合等等。 
2.2.3  RP 钙钛矿    RP 层状钙钛矿(K2NiF4 结构)
的结构通式为 Ax+1BxOx+1，其晶体结构可以想象成

由[AO]层与单钙钛矿 ABO3 的堆叠组合。RP 钙钛矿

结构特点使其晶格内存在相当数量的间隙氧，使得

这类材料热膨胀系数较低，并具备快速表面氧交换

能力以促进电化学反应过程。这一特点使 RP 型钙

钛矿常用作 SOC 的空气电极材料使用[93–94]。常见

RP层状钙钛矿为A2BO4 (x=1)和A3B2O7 (x=2) 2种类

型，不仅可按照化学计量比投料直接合成[95]，可由

单钙钛矿和双钙钛矿经过原位析出后得到[84, 96–97]。

Kim 等[98]提出以氧空位形成 Gibbs 自由能作为重要

判据对 Pr0.5Ba0.5−xSrxTO3−δ (T=Mn、Fe、Co、Ni)的
RP 相变过程加以研究，基于控制特定气氛下的原位

XRD 发现，只有 x≥0.3，材料在 850 ℃方可实现完

全的相结构重建，T 为 Fe 时，PBSF 有着最为细小

的 Fe 析出颗粒。电化学结果表明 Fe@PBSF 具备优

异的性能，也为后续氢电极材料相变研究提供一种

新型参考因素。Wang 等[96]设计出 1 种 Ni-Fe 合金析

出型材料，以 La0.6Sr0.4Fe0.8Ni0.2O3−δ (LSFN)为先驱，

在经过充分还原后转变为 SrLaFeO4 基体和 FeNi 合
金。弛豫时间分布分析(DRT)佐证了原位析出的

Ni–Fe 纳米颗粒可提供新的 H2/H2O 电极反应路径，

800 ℃、50%(体积分数)H2O、1.3 V 下的电解电流密

度达−0.64 A·cm−2，使得该电极材料具备较好的电化

学性能。非原位析出型相变过程也可实现 RP 钙钛

矿构建，经过氢气处理后 Pr0.6Sr0.4FeO3−δ (PSF)将会

发生以下转变： 

Pr0.6Sr0.4FeO3−δ
2H→  (Pr0.6Sr0.4)1−xFeO3−δ+ 

(Pr0.6Sr0.4)3Fe2O7−δ    (26) 
这种两相异质结构促进了材料的氧传输性能，从

而提升了 H2O 电解电极反应过程。单电池在

800 ℃、3%(体积分数)H2O、1.6 V 下的电解电流

密度高达−1.388 A·cm−2，同时在 90 h 的长期测试下

保持稳定，上述结果表明这种原位复相异质结构可

有效提升材料的性能[99]。RP 钙钛矿具备间隙氧含

量丰富以及快速表面氧交换能力等特性，但由上可

知，相当数量的 RP 钙钛矿材料是经过相变得来，

而相变会造成材料体积剧烈变化从而影响电极的工

作性能；同时 RP 钙钛矿的电催化活性与先进电极

材料仍存在差距，有待进一步的提升。 
2.3  其他氢电极材料 

其他类型的氢电极材料包括尖晶石基和四方钨

青铜基等。尖晶石的结构式为 AB2O4，起初尖晶石常

被用作连接体材料[100]，这是由于其具备良好的电导

率、热稳定性和结构稳定性。此外，尖晶石通常不含

碱土金属，这也能有效避免材料偏析。因此尖晶石材

料具备 SOC 电极材料的潜力[101–102]。Gan 等[103]提出

使用氧化还原可逆的 FeVO4作为氢电极材料，FeVO4
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在还原气氛下将转变为电子导体 FeV2O4 以及 Fe 单

质，XPS 中 Fe0与 Fe2+摩尔比接近 1:1，表明 FeVO4

的完全转变。相同条件下，FeV2O4−Fe 电解制氢效率

较 LSCM 实现了 25%~30%的提升，为 SOEC 氢电极

材料开拓了新的思路。然而 FeV2O4−Fe 较差的电化学

性能是由于其氧离子传导能力较差所致。通过与 CeO2

基材料复合是一种有效提升材料氧离子传导能力，

Duan 等[104]探索了 Ni(Mn1/3Cr2/3)2O4 (NMC)用作 SOC
的对称电极材料，第一性原理计算表明 NMC 在不同

气氛下的较大的吉布斯自由能变数值，这保证了其较

好的氧化还原稳定性以及氧化还原可逆性，还原气氛

下 NMC 的 Ni 析出促进了电极的电催化能力，以

NMC−GDC 对称电极的单电池取得了优异的性能。四

方钨青铜的结构式为 A0.6BO3，常被用作介电材料、

铁电陶瓷材料和储能材料等。四方钨青铜结构的材料

也曾被研究作为 SOC 的氢电极材料，在对(Ba、Sr、
Ca、La)0.6MxNb1−xO3 (M=Ni、Mg、Mn、Fe、Cr、In、
Sn)的研究过程中发现，在很宽泛的氧分压范围下，

M=Cr、Mn、Fe、Ni、Sn 时这些材料存在氧交换动力

学、氧离子电导率低或是发生分解，难以满足电极材

料要求；另一方面，M=Mg、In 的化合物表现出较好

的导电特性，在长时间还原处理下保持稳定。然而，

受限的电导率也限制了其应用[105]，表 1 总结对比了已

有燃料电极材料代表的电化与性能。 
 

表 1  氢电极电化学性能对比 
Table 1  Comparison of electrochemical performance of hydrogen electrodes 

Material Electrolyte 
Test conditions 

Current density/(A·cm−2) Reference 
Temperature/℃ Feeding gas Voltage/V 

Ni-YSZ YSZ 800 97.5% H2O–2.5% H2 1.30 −1.000 [24] 

Ni-ScSZ ScSZ 750 50% H2O–50% H2 1.30 −1.400 [25] 

LSCM–YSZ YSZ 850 20% H2O–80% H2 1.60 −0.430 [42] 

LSCNNi YSZ 800 3% H2O–5% H2-Ar 2.00 −0.090 [49] 

SFW LSGM 800 6% H2O–94% H2 1.57 −0.750 [51] 

LSCFN55 YSZ 850 50% H2O–50% H2 1.30 −0.960 [52] 

STFR YSZ 800 50% H2O–50% H2 1.30 −1.720 [53] 

LCNT ScSZ 900 50% H2O–50% H2 1.30 −2.750 [64] 

PBM(Co–Fe) LSGM 800 10% H2O–90% H2 1.30 −1.310 [72] 

SFM LSGM 900 60% H2O–40% H2 1.30 −0.880 [81] 

SFMNi–SDC LSGM 850 42% H2O–58% H2 1.30 −1.257 [87] 

SFCM LSGM17 800 50% H2O–50% H2 1.30 −1.220 [90] 

LSFN YSZ 800 50% H2O–50% H2 1.30 −0.640 [96] 

PSF LSGM 800 3% H2O–97% H2 1.60 −1.390 [99] 

FeVO4–SDC YSZ 800 5% H2O–5% H2-Ar 1.50 −0.120 [103] 

ScSZ: Sc0.1Zr0.89Ce0.01O1.95; LSCM: La0.75Sr0.25Cr0.5Mn0.5O3−δ; LSCNNi: (La0.75Sr0.25)0.95(Cr0.8Ni0.2)0.95Ni0.05O3−δ; SFW: SrFe1−xWxO3−δ; LSGM: La0.9Sr0.1- 
Ga0.8Mg0.2O3−δ; LSCFN55: La0.4Sr0.55Co0.2Fe0.6Nb0.2O3−δ; STFR: Sr0.95(Ti0.3Fe0.63Ru0.07)O3−δ; LCNT: La0.43Ca0.37Ni0.06Ti0.94O3−γ; PBM: PrBaMn2O5+δ; SFM: 
Sr2Fe1.5Mo0.5O6−δ; SFMNi: Sr2Fe1.3Ni0.2Mo0.5O6; SFCM: Sr2Fe1.3Co0.2Mo0.5O6−δ; LSGM17: La0.8Sr0.2Ga0.83Mg0.17O3−δ; LSFN: La0.6Sr0.4Fe0.8Ni0.2O3−δ; PSF: 
Pr0.6Sr0.4FeO3−δ; NMC: Ni(Mn1/3Cr2/3)2O4; GDC: Gd0.1Ce0.9O2−δ; SDC: Sm0.2Ce0.8O2. 

 

3  氢电极的衰减 
限制 SOEC 规模化、商业化的最大阻力之一就

是 SOEC 材料衰减问题，氢电极的衰减是其中的重

要部分。金属−陶瓷、钙钛矿以及其他氢电极材料均

存在衰减问题。Ni-YSZ 为代表的金属陶瓷作为目前

最成熟、综合性能最好的材料，获得了主要的相关

衰减问题研究。在电解制氢时，Ni-YSZ 常见问题包

括 Ni 的迁移、粗化和氧化以及外界的硅、硫毒害等。

Ni 的迁移、粗化和氧化通常是同时发生的。为了取

得良好的电解制氢效果，电解气体中水的含量通常

要求尽可能高，但高温、高水蒸气含量条件下会导

致金属 Ni 与水蒸气发生反应： 
Ni(s)+2H2O(g)↔Ni(OH)2(g)+H2(g)   (27) 

气态的 Ni(OH)2 会促使原本均分分布的 Ni 发生重

排，加速 Ni 的蒸发、迁移以致 Ni 颗粒相互团聚粗

化。当水蒸气含量超过 45%(体积分数)，Ni 的迁移

和粗化会显得尤为突出[106]。Ni 的迁移粗化会造成

反应活性区域 TPBs 的减少，电解质界面附近的氢

电极贫镍层会造成电池欧姆阻抗明显增加，还将
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导致 TPBs 在电极尺度上的梯度分布，从而增加了

电池极化电阻[107]。Ni 氧化为 NiO 后会产生明显的

体积膨胀，经历多次氧化还原循环后从而破坏电极

微观结构甚至导致电池产生破裂。上述变化将使电

池的性能出现明显劣化。在(778±6) ℃、80%(体积

分数)H2O 以及−1 A·cm−2 电解电流密度下经过长达

9 000 h 的长期测试后，Ni-YSZ 的 Ni 颗粒表面粗糙

度出现梯度性变化：接近电解质附近的 Ni 颗粒表面

更加粗糙，远离界面其表面愈加光滑，基体中心的

Ni 颗粒光滑圆润，表面带有纳米级的枝晶[108]。更

严苛的工况(例如更高的工作温度、更高浓度水蒸

气、更大的电解电流)会加速 Ni-YSZ 的衰减[109]。当

测试条件从 850 ℃、50%(体积分数)H2O、−0.5 A·cm−2

改变为 950 ℃、90% H2O、−2 A·cm−2，Ni-YSZ 微观

形貌发生了明显变化，接近电解质附近形成 2~4 μm
致密 Ni-YSZ 层[110]。Trini 等[111]认为 Ni 的迁移在很

大程度上取决于电极内部氧浓度梯度，电极内接近

电解质的 TPBs 处在发生电化学反应会消耗水蒸气

而造成局部气体浓度变化。在简单的两相系统中，

化学势的空间梯度是由表面曲率的梯度引起的，

Ni-YSZ 界面能量决定了其接触角。远离电解质部分

的氢电极水蒸气含量高，其接触角较小，化学势低；

靠近电解质部分则相反。这一特性会导致 Ni 从高化

学 势 向 低 化 学 势 区 域 扩 散 ， 即 造 成 Ni 从

Ni-YSZ/YSZ 界面处迁移。Ni 的氧化在电化学方面

是不利的，因为 Ni-YSZ 中 NiO 的存在会导致催化

活性和电子导电性的损失导致性能下降，并且

Ni-NiO 转变还伴随着较大的体积变化，从而引起内

应力和裂纹的形成[109]。为了应对 Ni 带来的挑战，

研究人员尝试将其他金属引入 Ni 基金属−陶瓷以提

高其对蒸汽电解的催化活性，同时最大限度地减少

被氧化的倾向。例如 Ioannidou 等[30]将 3%(质量分

数)Au 引入 Ni/GDC 中，经过烧制还原后 Au 进入

Ni 颗粒形成固溶体并富集在 Ni 颗粒表面，Au 的加

入提高了 3Au-Ni/GDC 在水蒸气下氧化反应活化

能，减缓了 Ni 的氧化，同时 Au 也提升了材料的电

导率，Ioannidou 等认为 Ni–Au 相互作用降低了蒸

汽与阴极表面改性 Ni 原子的结合强度，致使降低

其对含氧物种的吸附能力以避免被氧化。900 ℃、

2 V 下 3Au-Ni/GDC 的氢气产率较 Ni/GDC 提升了

约 67%，表明 Au 的加入同时也提升了 Ni/GDC 的

电化学性能，向 Ni-YSZ 引入具备高氧离子传导能

力材料也可改善 Ni-YSZ 衰减问题。Tong 等[112]向

Ni-YSZ 引入 GDC 明显抑制了电池衰减，浸渍后的

Ni-YSZ|YSZ|GDC|LSCF–GDC电池在750 ℃、10%(体
积分数)H2–90% H2O、1.4 V 下其衰减率为 0.028 V/1 

000 h (2.0% kh−1)，这一数值仅为未浸渍电池的 1/14，
这一提升归结于GDC的浸渍不仅拓展了氧离子传输

通道并延长了 TPBs。另外，引入各类造孔剂构造出

三维连续通道促进反应气体扩散，从而降低气体扩散

等阻碍，可能也是一类行之有效的方法。基于相转化

法构造直通电极结构可实现电池电解电流密度的大

幅度提升[113]，在 750 ℃、10%(体积分数)H2–90% 
H2O、1.3 V 从−0.69 A·cm−2增加到−1.19 A·cm−2。 

硅的毒害作用来源电堆密封材料的玻璃组分，

玻璃中的 SiO2 会与 H2O(g)反应生成 Si(OH)4(g)。气

态的 Si(OH)4 会附着到氢电极表面并以 SiO2形式沉

积从而积塞在 TBPs 处： 
SiO2(s)+2H2O(g)↔Si(OH)4(g) (28) 

SiO2 的沉积堵塞了电极的活性反应位点，阻碍了氢

电极总包反应[式(1)]顺利进行。Hauch 等[115]研究了

不同测试条件下硅沉积分解现象，实验结果表明

SiO2 存在于 Ni-YSZ/YSZ 区域 8 μm 厚度内，同时还

可检测到少量 Na、Al 元素；更高的电解电流和水

分压造成更明显的阻抗值增加。工业氢气通常纯度

会含有极少量的含硫气体，包括 H2S 和 SO2 等。工

况条件下这些气体进入 Ni-YSZ 内部后会和 Ni 金属

发生反应，以 H2S 为例： 
Ni(s)+H2S(g)↔NiS(s)+H2(g) (29) 

即使暴露在极低含量的含硫气体也会导致 Ni-YSZ
的中毒，1.429 mg·m–3的 SO2 就将对 Ni-YSZ 氢电极

造成不可逆的毒害作用[116]。硫作为一种毒化剂在催

化活性中引起多重效应。首先，硫吸附物理阻断了

催化剂活性位点，降低了反应物分子相互接触的可

能性。其次，由于其强大的化学键强度，其以电子

方式修饰相邻的金属原子，从而改变它们吸附和/
或解离反应物分子的能力，劣化金属的催化性能。

SOEC 有关杂质毒化的研究较少，其解决方法可借

鉴 SOFC 领域的相关工作，例如使用 CeO2 基材料

替代 YSZ、Ni 金属与其他金属合金化、引入其他

耐毒化材料等[117–118]。本质上，其他非金属−陶瓷

基电极材料体系开发就是为了解决上述 Ni 基金

属陶瓷性能衰减问题，因此 Ni 基金属陶瓷衰减

的问题可从钙钛矿氧化物以及其他氢电极材料

入手加以解决。 

4  结论与展望 
规模化使用绿氢可助力“双碳”目标的如期
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实现并保障国家能源安全，具备重大战略意义。

SOEC 作为一类能量转化效率高、环境友好的绿

氢制备装置，可实行规模化绿氢制备操作。目前，

有关 SOEC 氢电极材料研究领域已取得较系统的

理论实验研究。为实现 SOEC 制氢的成功商业化，

仍需对氢电极材料进行更深入的研究，分别包括

以下几点： 
1) 以 Ni-YSZ 为代表的 Ni 基金属陶瓷是最

成熟的氢电极材料，其已经成功实现 SOEC 规

模化电堆应用。作为电堆核心基本单元，SOEC
大面积单电池由流延工艺制备。操控流延参数、

技术途径以及引入高性能材料，实现三维有序氢

电极通道构建以增加反应活性位点、改善电极内

部气体传输扩散能力以及提升材料催化性能，从

而提高电池电解制氢能力和 SOEC 制氢技术竞

争力。 
2) 目前，有关 SOEC 氢电极反应机理的研究相

对较少，需要对氢电极反应机理以及衰减机理作出

深入探究，通过多种先进表征手段如透射电子显微

镜、X 射线光电子能谱等对氢电极材料实现原位研

究，结合电化学性能分析如 DRT 并辅以第一性原理

计算及模型仿真共同阐明 SOEC 氢电极反应机理，

寻找不同条件下的决速步骤。 
3) 相较传统电极，钙钛矿等材料在催化制氢方

面表现出某些独特优势。但这些材料在催化性能以

及长期工作稳定性上仍需进一步提升。基于材料电

子结构特征、载流子迁移能、空位形成能、基元反

应活化能、反应活性物质吸附/脱附能力等指标，实

现新型氢电极材料的设计开发。通过离子掺杂、原

位析出、多相复合、先进材料合成工艺以及电极微

观结构调控实现高性能、长寿命氢电极的制备，构

建测试条件−材料理化结构性质−电化学性能之间

三维网络关系。 
4) 氢电极材料衰减是目前 SOEC 商业化的主

要障碍之一。目前的研究集中在 Ni 基金属陶瓷基氢

电极。对于 Ni 基金属陶瓷，主要是 Ni 的氧化、迁

移和粗化。基于电极反应机理基础上，深入探究材

料衰减劣化现象及其机理，判定上述变化对电极基

元反应的影响程度并提出对应改善策略。后续研究

需要对钙钛矿等新型氢电极材料的衰减现象进行系

统性研究。 
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Extended Abstract 

As a device capable of converting electrical energy into chemical energy, solid oxide electrolysis cell (SOEC) has superior 
characteristics such as high energy conversion efficiency, reversible operation capability, and environmental friendliness. The 
hydrogen electrode as the direct site for the hydrogen evolution reaction (HER) is a crucial component of SOEC. Excellent hydrogen 
electrode materials require a chemical-structural stability under high-temperature reducing atmosphere, outstanding electrocatalytic 
activity, long-term operational stability, and cost-effectiveness. To meet these requirements, various types of hydrogen electrode 
materials are developed. However, their performance stability issues are evident, necessitating the overcoming of these challenges 
through materials development aligned with the unique demands of SOEC materials. It is thus essential to provide a systematic 
discussion on aspects such as the hydrogen electrode reaction mechanism (i.e., hydrogen spillover, oxygen spillover), material 
requirements, physicochemical properties of electrode materials, electrochemical performance, and material degradation. This will 
facilitate subsequent research endeavors in this field. 

This review introduced cermet-based hydrogen electrodes, exemplified by materials such as Ni-Zr0.92Y0.08O2 (YSZ) and 
Ni-Gd0.2Ce0.8O2 (GDC). Cermet hydrogen electrodes composed of Ni and ceramic phases are widely used due to their excellent 
electrocatalytic performance of Ni, good mechanical strength, and lower cost. However, some issues such as Ni oxidation, migration, 
agglomeration, carbon deposition, and poor redox cycle stability during electrolysis of H2O and CO2 operations restrict the application 
of Ni-based cermet. This compels to seek novel hydrogen electrode materials to address these challenges, leading to the proposal of 
perovskite, with perovskite oxides as a representative category. Perovskite oxide is mixed ionic-electronic conductors (MIEC) 
material, so the reactive region can be expanded to the entire surface of the whole electrode to reduce the activation resistance. Also, 
perovskite has an excellent resistance to carbon deposition, sulfur poisoning, and redox cycle stability. The A, B, and O sites have a 
potential to be replaced by other ions, and the above characteristics lead to a wide range of interest in perovskite-based materials. The 
physicochemical characteristics and the pros and cons of each type materials of perovskite, i.e., single perovskite (ABO3, i.e., 
La1−xSrxCrO3−δ, SrFeO3−δ, SrTiO3−δ), double perovskite (A2B2O6, i.e.,PrBaFe2O5+δ, Sr2Fe2−xMoxO6−δ), and Ruddlesden-Popper perovskite 
(RP, An+1BnO3n+1) were discussed. The review also provides a comprehensive discussion on various strategies for improving material 
performance, including A-site vacancy, A/B-site doping, in-situ exsolution, second-phase composites, and microstructure 
optimization. Other materials like spinel with good stability and conductivity are explored as the alternatives for hydrogen electrodes. 

Under electrolysis conditions, the degradation issues of Ni-based cermet materials primarily revolve around the oxidation, migration, 
agglomeration of Ni, and external poisoning by sulfur and silicon. The oxidation of Ni leads to deactivation and loss of electronic 
conductivity, necessitating the protection of Ni-based cermet electrodes via introducing a reducing gas. Furthermore, the oxidation, 
migration, and agglomeration of Ni can disrupt the original structure and composition distribution of the electrode, resulting in a poor 
cyclic stability of the cermet-based electrode during redox cycles. The deposition of carbon can block triple phase boundaries (TPBs), 
reduce active reaction sites, and disrupt the microstructure of the electrode. Simultaneously, trace impurities in the reaction gas, such as 
sulfur, have a pronounced poisoning effect on Ni metal. Measures such as alloying, introducing materials with a high ionic conductivity, 
and regulating electrode structure can effectively mitigate these deteriorative effects and slow down the degradation process. 

Summary and prospects  The existing research on hydrogen electrode materials for SOEC involved the systematic theoretical and 
experimental studies. To commercialize hydrogen production through SOEC, it is still necessary to further investigate hydrogen 
electrode materials. At the mechanistic level, advanced characterization techniques, such as in-situ transmission electron microscopy 
and X-ray photoelectron spectroscopy, combined with first-principles calculation and distribution of relaxation time method, can be 
employed to investigate the reaction mechanisms of SOEC hydrogen electrodes. This approach guides subsequent development and 
application of electrode materials. The degradation of hydrogen electrode materials is a primary obstacle to the current 
commercialization of SOEC. The existing research predominantly focused on Ni-based metal ceramic hydrogen electrodes. For 
Ni-based metal ceramics, the main issues involve the oxidation, migration, and coarsening of nickel. Based on the fundamental 
mechanisms of electrode reactions, a comprehensive exploration of material degradation phenomena and their mechanisms is 
conducted. The severity of the impact of the mentioned changes on the elementary reactions of the electrode is assessed, and the 
corresponding improvement strategies are proposed. At the material level, it is essential to conduct in-depth studies based on the 
actual requirements of the electrodes. Combining theoretical predictions with experimental data, some performance-enhancing novel 
hydrogen electrode materials can be obtained through ion doping and in-situ exsolution for the regulation of electronic structure, 
charge carrier migration capability, and surface oxygen vacancy formation energy. At the application level, improvements in 
large-scale cell manufacturing process, optimization of the microstructure of Ni−YSZ electrodes, and the incorporation of 
high-performance catalytic materials such as perovskites using methods like ion liquid injection are crucial for advancing the practical 
application of SOEC. 
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