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摘  要：固体氧化物燃料电池 (SOFC) 是一种新型能源转换装置，电解质是其核心部件之

一。SOFC 的中温化发展要求电解质材料在中温条件下 (500C ~ 700C) 具有较高离子电导率，

在电池运行环境下具有良好的长期稳定性。本文主要综述了氧离子传导型电解质、质子传导型

电解质和复合电解质的研究进展，分析了制约其发展与应用的难题，指出了中温电解质材料的

发展方向。 

关键词：固体氧化物燃料电池；氧离子型电解质；质子型电解质；复合电解质 

Research Progress on Electrolytes for 
Intermediate-Temperature Solid Oxide Fuel Cells 
SUN Hai-Bin1, GUO Xue1, ZHANG Zhen-Hao2, ZHANG Yu-Jun3 

1 School of Materials Science and Engineering, Shandong University of Technology, Zibo 255049, 
China 

2 Laiwu Advanced Ceramic Technology Co., Ltd, Laiwu 271100, China 
3 School of Materials Science and Engineering, Shandong University, Jinan 256216, China 

Abstract: The electrolyte is one of the core components for solid oxide fuel cell (SOFC), which 
is a new energy conversion device. To promote the development of intermediate-temperature SOFC, 
the electrolytes should have high ionic conductivities under medium temperature conditions (500 oC  
~ 700 oC) and have good long-term stabilities in the fuel cell operating environment. In this paper, the 
research progresses of oxygen ion conductive electrolytes, proton conductive electrolytes and 
composite electrolytes are reviewed, and the difficulties inhibiting their development and applications 
are analyzed. Finally, the development trends of medium temperature electrolytes are proposed. 
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固体氧化物燃料电池 (Solid Oxide Fuel Cell, SOFC) 是一种新型的能源转换装置，可直接将化学

能转换为电能，因具有能量转化率高、无污染以及燃料多样性等优点而成为近年来的研究热点[1]。

SOFC 由阳极、阴极和电解质 3 部分组成。电解质是其中的核心部件，其作用是传导离子以及隔绝

燃料气和氧化气。传统的 SOFC 多采用氧化钇稳定氧化锆作为电解质，但其所需的工作温度较高 ( 

1000C)，导致电池高温密封困难、制造成本高和长期运行稳定性差。研究和开发中温 (500C ~ 700C） 

固体氧化物燃料电池可以扩大电池组件材料的选择范围并且有效地提高电池长期运行的稳定性，是

目前 SOFC 的主要发展方向之一[2]。然而，工作温度的降低会使电解质的欧姆阻抗迅速增大，导致

电池性能急剧下降。因此，亟待开发新型的中温电解质材料。 

根据载流子传导类型不同，SOFC 电解质可分为氧离子传导型电解质、质子传导型电解质和复

合电解质三大类。本文主要介绍这三类电解质的性能特点、发展现状以及提高电导率的主要途径，

并对其未来发展做了展望。 

1 氧离子传导型电解质 

目前比较有代表性的氧离子型电解质主要包括萤石结构的 ZrO2 基电解质、CeO2 基电解质、

Bi2O3 基电解质和钙钛矿结构的 LaGaO3 基电解质。 

1.1 ZrO2基电解质 

ZrO2 在高温下为典型的立方萤石型结构。但是，纯 ZrO2 的离子电导率非常低。这是因为氧化锆

在常温下为单斜晶型，只有在 2300C 以上才能转变为立方萤石型结构[3]。研究表明[4,5]，低价元素掺

杂可以在室温至熔点范围内将 ZrO2 稳定在立方结构；同时，掺杂还会使晶格内会产生大量氧空位，

从而使 ZrO2 成为良好的氧离子导体。氧空位的形成可以表示为： 

2OZr
x
O

x
Zr ZrOVM O ZrMO    (1)

2OZr
x
O

x
Zr ZrO2VR2O2Zr  RO    (2)

式中，M 代表二价阳离子，R 代表三价阳离子，ZrZr
x、OO

x、MZr
 (或 RZr

)、VO
 分别是位于正常晶

格结点的 Zr4+ 离子、位于正常晶格结点的 O2 离子、Zr4+ 固有晶格结点上的 M2+ (或 R3+)离子以及氧

空位。 

比较有代表性的低价掺杂离子是 Ca2+ 和 Y3+，可分别形成氧化钙稳定氧化锆 (CaOStabilized 

Zirconia, CSZ) 和氧化钇稳定氧化锆 (YttriaStabilized Zirconia, YSZ)，其中后者在 800C 以上具有

较高的氧离子电导率[68]。同时，在氧化和还原气氛下，YSZ 电解质都表现出了高的稳定性、强度和

韧性。因此，YSZ 电解质在高温 (800C ~ 1000C) SOFC 中得到了广泛应用。其不足之处是在 800C

以下电导率很低，因此 YSZ 并不适用于 SOFC 的中低温运行。近年来，Sc 掺杂 ZrO2 (ScSZ) 被报道

具有更高的氧离子电导率和更低的电导活化能[911]。不过，ScSZ 的价格过高，制约了其在 SOFC 领

域的实际应用。 

1.2 CeO2基电解质 

和 ZrO2 类似，纯 CeO2 材料的离子电导率也很低，一般需要通过低价态氧化物的掺杂提高其离

子导电能力。目前萤石结构的掺杂 CeO2 (Doped Ceria，DCO) 已成为最常用的中低温 SOFC 电解质

材料[1215]。典型的低价态掺杂氧化物是 Gd2O3和 Sm2O3，分别形成 Gd 掺杂 CeO2 (GDC) 和 Sm 掺杂
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CeO2 (SDC)。图 1 给出的是几种氧离子电解质

的电导率对比，可以看出，GDC 具有比 YSZ 高

几倍甚至到几个数量级的电导率。不过，DCO

在低氧分压或者较高温度下 ( 600C) 会发生

如下反应： 

e  2VO
2

1
 O O2

x
O  (3)

Ce4+ 被部分还原为 Ce3+。这不仅会使电解质中

产生电子电导，还会使电解质产生晶格膨胀，一

方面造成电池开路电压降低，另一方面导致力学

性能降低[16]。 

一种避免 Ce4+ 被还原的方法是在阳极和

DCO 电解质之间添加厚度为 1 μm ~ 2 μm 的电

子阻隔层 (如 YSZ)，但多层电解质界面上的反

应物会降低电解质的电导率，并且热膨胀系数不匹配容易造成电解质开裂[1719]。也有人尝试采用稀

土元素共掺杂的方式来提高 DCO 在还原气氛下的稳定性，结果表明[20,21]，共掺杂 Sm 和 Nd 元素可

以获得比 10 mol% GdCeO2 更高的电导率，但是其还原稳定性并无改进。 

尽管暂时无法解决 Ce4+ 易被还原的问题，在 500C ~ 700C 温度范围内，DCO 电解质仍可应用

于SOFC。这是因为在该温度区间内，DCO的氧离子迁移数可达到0.9，足以提供较高的电池性能[20,22]。

如果将 SOFC 的工作温度降低到 500C 以下，其氧离子迁移数将有望得到进一步提高，电子电导甚

至可以忽略，不过这是以牺牲氧离子电导率为代价的。使 DCO 在中温条件下具有较高的氧离子电导

率和可以忽略的电子电导，是当前的重点研究方向之一。 

陶瓷电解质为多晶结构，其微观结构 (尤其是晶界和晶粒) 对电导率的影响非常显著。为了进一

步提高 CeO2 基电解质在中低温的离子电导率，晶界和晶粒尺寸对电学性能的影响得到了广泛关注。

一般情况下，CeO2 基电解质的晶界对氧离子传输起阻碍作用，其晶界电阻通常比晶粒电阻高几倍。

其原因在于，因为原料纯度或炉膛材料高温挥发等原因，在电解质制备过程中会引入一部分 Si杂质，

这些 Si 杂质富集在电解质的晶界处，阻碍离子传输[23]。如果使用高纯度原料则可以有效降低杂质效

应对晶界离子传输的影响。在这种情况下，晶界的电学性能主要受空间电荷效应的影响。 

在空间电荷模型中 [图 2 (a)]，晶界是由一个晶界核 (Grain-Boundary Core] 和两个相邻的空间电

 
图 1 YSZ、GDC、LSGM 电解质的电导率[19,28,29] 

Figure 1 The electrical conductivities of YSZ, GDC 
and LSGM electrolytes [19,28,29] 

 

 
图 2 (a) 晶界的空间电荷层示意图以及 (b) 氧空位在空间电荷层的分布 

Figure 2 Schematic representations of (a) “electrical grain boundary” and (b) oxygen vacancy profiles in the 
space-charge layer model 
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荷层 (Space-Charge Layer) 组成的[24,25]。大量的氧空位富集在晶界核处，所以晶界核的电势为正[26]。

在静电作用下，空间电荷层的氧空位数量急剧降低 [图 2 (b)]，使得该区域具有电抗性，从而阻碍离

子的传输。 

降低晶界电阻的方法有两种：(1) 降低烧成温度；(2) 晶粒尺寸纳米化。 

Singh 等人[27]的研究表明，随着烧成温度的降低，电解质的晶界活化能由 1.03 eV 降至 0.80 eV，

经低温煅烧制备的、晶粒尺寸为 0.21 μm ~ 0.89 μm 的电解质晶界数量较多，可稀释晶界处的杂质，

从而促进晶界处的氧离子传输。 

降低电解质烧成温度的主要方法有两种：(1) 添加烧结助剂 (如 CoO、CuO、MnO2、Fe2O3、Bi2O3、

Cr2O3、NiO 等); (2) 采用高活性纳米粉体作为原料。其中，添加过渡金属作为烧结助剂，不仅能够

降低 CeO2 基电解质的烧成温度，还能够净化晶界和消除空间电荷效应[28]。这是因为过渡金属的离

子半径小于 Ce4+，且固溶度范围窄，容易沿晶界聚集并取代 Ce4+，从而引入负电荷。负电荷可以降

低晶界核的正电势，减弱空间电荷层氧空位所受到的排斥力，从而提高空间电荷层的氧空位浓度，

降低晶界电阻。CeO2 基电解质中过渡金属的添加量一般在 0.5 mol% ~ 1 mol%。在众多过渡金属中，

Fe3+ 和 Co2+ 在清除杂质和降低空间电荷效应方面的作用尤为突出。 

如前文所述，多晶电解质的晶界对离子传输起阻碍作用。不过在纳米结构 (或超细晶粒) 电解质

中，晶界在离子传输过程中占主导，电解质的电导率得到显著提高，这就是所谓的“纳米效应”。

Tschope 等人[29]研究表明，随着 CeO2 基电解质晶粒尺寸的减小，其电导率增大，活化能降低。Christie

等人[30]的研究表明，随着 Gd 掺杂 CeO2 电解质晶粒尺寸的减小，晶界为离子传输提供了连续的快速

通道，晶界电导率增大。在纳米结构电解质中，晶界的表面能高，有助于提高氧离子的迁移率。Martín

等人[31]的研究表明，在纳米 SDC 电解质中，晶界处的氧空位跃迁机制表现为非定域跃迁，与微米结

构中的定域跃迁相比更有利于氧离子的快速传输，高电导率的形成主要归因于氧离子的快速传输。 

不过，另一种说法是纳米电解质的高电导率是因为引入了电子电导[32]。Chiang 等人[33]也认为，

纳米结构使得晶界处的缺陷形成能降低，从而产生电子电导。作者所在课题组采用两步烧结法制备

了平均晶粒尺寸约为 140 nm 的 CeO220 mol% Sm2O3 电解质，其晶粒电导率约为微米结构 SDC 电

解质的 20 倍[34]。通过设计浓差电池，测试电池在不同气氛下的开路电压和氧离子迁移数，结果表明，

超细晶粒电解质和微米结构电解质具有相同的氧离子迁移数，说明晶界电导率的提高并不是由额外

的电子电导引起的，而可能是由氧离子扩散速率加快造成的，这与Martín等人[31]的研究结果相一致。

关于 CeO2 基纳米电解质晶界的载流子传导类型，仍需进一步深入研究。 

1.3 Bi2O3基电解质 

在目前已知的氧离子导体中，按照电导率高低排序：Bi2O3 > CeO2 > ZrO2，Bi2O3 基电解质的电

导率最高。 

Bi2O3 是一种多晶型氧化物，在室温下呈单斜结构 (αBi2O3)，650C 以下呈体心立方结构 

(βBi2O3) 和四方结构 (γBi2O3)，730C ~ 825C 呈立方萤石结构 (δBi2O3)。其中，δBi2O3 电导率

最高，在 825C (熔点) 附近的离子电导可高达 0.1 S/cm，相同温度下比 YSZ 电解质高 2 个数量级[35]。

尽管 Bi2O3 基电解质具有非常高的电导率，但在实际应用中却存在一些问题，如：相变产生非常大

的体积变化，导致材料断裂和性能恶化；在低氧分压下非常不稳定，易被直接还原为金属 Bi，导致

电导率下降，并产生电子电导[36, 37]；热稳定性和相结构在电池测试条件下的长期运行稳定性差。 

为了使 Bi2O3 能够在较低温度下获得稳定的 δBi2O3 相，通常采用元素掺杂的方式部分取代

铋离子。常用的掺杂金属氧化物为 Y2O3、Er2O3、SrO、CaO、BaO、WO3、Ln2O3、Gb2O3、Nb2O3

或 Sm2O3。其中，20 mol% Er2O3 掺杂的 Bi2O3 获得的电导率最高 (500C 下为 2.3 S/cm；700C 下为
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  OO
x
O2 OH2V OOH  (5)

此外，在高氧分压和高温条件下还可能发生以下反应： 

  hx 2O O
2

1
V O2O  (6)

  h2OH O
2

1
OH2 22O  (7)

可见，这些钙钛矿化合物在不同气氛下会表现出不同的导电性：在干燥氢气中表现为质子和电子导

体，在潮湿空气中是良好的质子导体；在高氧分压和高温条件下表现为氧离子和电子空穴的混合导

体。 

式 (5) 是形成质子缺陷的主要反应，该反应为放热反应[63]。质子浓度随着温度的降低而升高，

在中低温下质子为主要载流子。相反地，氧离子浓度随着温度的升高而升高，在高温下氧离子为主

要载流子[60, 61]。为了获得良好的质子电导率，质子导体的工作温度不宜过高，一般低于 700C [64]。 

目前研究最多的钙钛矿型质子导体是掺杂 BaCeO3 和掺杂 BaZrO3。其中，掺杂 BaCeO3 因具有

较高的电导率而被广泛地应用于 SOFC 中[55, 6568]。然而，掺杂 BaCeO3 基氧化物在 CO2 和 H2O 气氛

中的化学稳定性很差[63, 69, 70]，在 104 atm ~ 105 atm的CO2下即可与CO2发生反应生成BaCO3和CeO2。

在有水的气氛下，掺杂 BaCeO3 基氧化物还容易与水反应生成 Ba(OH)2 和 CeO2。SOFC 使用的燃料

气体中一般都含有水分以提高质子电导，因此，单纯的掺杂 BaCeO3 体系无法应用于含水的燃料气

体中。掺杂 BaZrO3 在 CO2 或 H2O 气氛中具有非常优异的化学稳定性[63,71]，可以满足 SOFC 苛刻的

工作气氛，但是其质子电导率相对较低，大约比

掺杂 BaCeO3 要低一个数量级左右[7274]。此外，

BaZrO3 的烧结活性差，需要在 1700C ~ 1800C

高温下才能烧结致密[59,64,75]。过高的烧结温度不

仅会导致 Ba 挥发而引起材料组分的变化，降低

电导率[76]，还会导致阳极与电解质之间反应 (和

/或相扩散) 以及阳极烧死等一系列问题。 

因为 BaZrO3 和 BaCeO3 之间可以形成无限

固溶体，所以向 BaCeO3 中掺杂 Zr 用以部分取

代Ce可以有效地提高电解质的化学稳定性[64, 74, 

7780]。不同的 Zr 掺杂量对材料的化学稳定性有

着显著的影响。当 Zr 掺杂量较低时，材料与 CO2

和 H2O发生部分反应；当 Zr掺杂量达到 40% 时，

材料在 CO2 和 H2O 气氛条件下显示出非常好的

化学稳定性。不过，随着掺杂量的提高，材料本

身的电导率会随之降低 (图 6)，同时，其烧结活

性也会变差。因此，合适的 Zr 掺杂量应使得材

料同时具有好的化学稳定性、高的电导率和烧结

活性。目前，应用最多的一种质子电解质是

BaZr0.1Ce0.7Y0.2O3δ (BZCY)[66]。该材料在 CO2

气氛和水蒸气气氛下具有较高的稳定性，同时在

 

图 6 BaCe0.9xZrxY0.1O3δ在湿 H2下的电导率 
Figure 6 The electrical conductivity of 

BaCe0.9xZrxY0.1O3δ electrolytes measured in wet H2 
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600C 以下具有比 YSZ 以及 GDC 等氧离子导体

更高的电导率 (图 7)，因而被认为是一种较理想

的质子导体电解质。在此基础上，Yang 等人[1]

采 用 Y 和 Yb 共 掺 杂 的 方 法 制 备 了

BaZr0.1Ce0.7Y0.1Yb0.1O3δ (BZCYYb)，材料的电导

率得到了进一步提高。不过，固相法合成的

BZCYYb 粉体的烧结活性差，需在 1550C 煅烧

10 h 才能获得致密坯体，过高的烧成温度仍然会

造成 Ba 挥发。 

尽管 BZCY 和 BZCYYb 材料的发展极大地

推动了质子传导型 SOFC 的发展，但这种材料在

高浓度的 CO2 气氛以及更苛刻的环境下并非十

分稳定。因此，有必要进一步改善这些材料的烧

结性能以及化学稳定性。 

2.2 复合钙钛矿结构 

复合钙钛矿结构的分子式为 A3B1+xB2xO9，其中 A 表示 Ba 或者 Sr，B 和 B 分别表示二价

和五价金属离子。Ba3Ca1.18Nb1.82O9 (BCN18) 因电导率高而成为这类化合物中研究最多的体系[8186]。

以 BCN18 为电解质的 SOFC 在 CO/CO2 环境下工作 100 多个小时仍然保持稳定，显示出其极好的化

学稳定性[82]。然而，关于 BCN18 的电导率测试结果却有较大争议。Nowick 等人[82]发现 BCN18 在

600C 时的质子电导率约为 102 S·cm1，离子迁移数大于 0.98。Schober 等人[8486]的研究也表明该材

料在 700oC 具有较高的电导率 (0.07 S·cm1)。但是，Norby 等人[87]的研究却发现相同条件下 BCN18

的电导率只有 5.5 × 104 S·cm1。除了 BCN18 体系在电导率方面存在争议之外，其另一缺点就是该

材料的烧结活性很差，通常需要在 1600C 高温下才能烧结致密[88]。 

3 复合电解质 

复合电解质是由两种或多种离子电导性质不同的材料复合而成的两相或多相体系[89]。复合电解

质可以使各电解质的性能实现优势互补。例如，DCO/碳酸盐复合电解质既可以抑制 DCO 在低氧分

压或还原气氛下产生电子电导，又能够解决碳酸盐在高温运行环境中稳定性差的问题。DCO/BaCeO3

基复合电解质除了抑制 DCO 产生的电子电导，还能够解决 BaCeO3 在含 CO2、H2O 气氛中化学性质

不稳定的问题。 

3.1 DCO碳酸盐复合电解质 

2001 年，Zhu 等人[90]将 GDC碳酸盐用作 SOFC 的电解质材料，复合电解质在 600C 时的电导

率高达 0.2 S/cm，在相同温度下电池最大功率密度达到 580 mW/cm2。其电化学性能优于氧化物硫

酸盐/硝酸盐/磷酸盐等复合电解质体系。因此，DCO碳酸盐复合电解质受到广泛关注。 

在 DCO碳酸盐复合电解质中，DCO 相通常为 SDC、GDC 等，碳酸盐已经由 Na2CO3、K2CO3

发展到了 (Li/Na)2CO3、(Li/K)2CO3、 (Na/K)2CO3 等二元共晶盐和 (Li/Na/K)2CO3 三元共晶盐。DCO

相和碳酸盐相的界面存在相互作用，产生增强效应，可为离子传输提供快速通道。因此，提高复合

电解质的两相界面数量有助于提高其电导率。Jing 等人[91]采用 SPS 法制备了纳米结构的 SDC 

 
图 7 不同材料在湿 O2下的电导率 

Figure 7 The electrical conductivities of different 
electrolyte materials measured in wet O2 
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(Li0.5Na0.25K0.25)2CO3 电解质，在 600C 电导率高达 1.23  101 S/cm。Xia 等人[92]的研究表明，只有

当 DCO 和碳酸盐的比例在合理范围时，复合电解质的界面才能表现出显著增强效应。如果碳酸盐比

例过低 ( 10%)，就无法在复合电解质中形成连续的两相界面；如果碳酸盐比例过高 ( 50%)，则碳

酸盐易流失，导致电池稳定性差。 

与单一DCO电解质的导电机理不同，DCO碳酸盐复合电解质是一种H+、O2 共同传导体。Huang 

等人[93]基于 SDC碳酸盐制备了 SOFC，在氢气/空气测试条件下观察到电池的阴极和阳极两侧都有

水生成，证实了 DCO碳酸盐复合电解质中同时存在 O2 和 H+ 传导。Zhao 等人[94]用直流四电极法

研究了该复合电解质的载流子传导行为，结果表明，DCO 相和碳酸盐相中均存在 O2 传导，H+ 传

导仅存在于碳酸盐相和两相界面。还有研究发现[95]，向阴极气体中加入 CO2，基于 DCO碳酸盐复

合电解质的 SOFC 可以获得更高的输出功率，证明了 CO2 的存在促进电解质的离子传导。 

DCO碳酸盐复合电解质中各种载流子的传导机理较为复杂，仍有待进行进一步探究。 

3.2 DCO/BaCeO3基复合电解质 

Venkatasubramanian 等人[96]和 Khandelwal 等人[97]制备了 DCO/BaCeO3 基复合电解质。与单一

DCO 电解质相比，采用该复合电解质制备的 SOFC 表现出了较高的开路电压 (Open Circuit Voltage, 

OCV)，说明电子电导得到了有效抑制。不过，该复合电解质的电导率低于单一 DCO 电解质和 BaCeO3

基电解质，其晶界对于离子传输起到了阻碍作用。其主要原因是复合电解质需要的烧成温度较高 

(1450C ~ 1550C)，在高温煅烧过程中易导致两相界面发生元素扩散和化学反应，杂质富集在晶界

处，造成晶界电阻过大。Sun 等人[98]采用凝胶燃烧法合成了高活性 SDC/BCS (BaCe0.8Sm0.2O3δ) 纳

米粉体，以此为原料经高温煅烧制备了复合电解质，烧成温度降低了 100C ~ 200C，晶界扩散/化

学反应得到抑制，晶界电阻得以降低。采用该复合电解质制备的 SOFC，在 700C、氢气/空气测试

条件下，最大输出功率达到 550 mW/cm2。若选择合适的烧结助剂，能够在进一步降低烧成温度的基

础上净化晶界杂质，将有望获得更高的电池性能。 

4 结论与展望 

随着固体氧化物燃料电池的中温化发展，开发新型的中温电解质材料成为一个研究热点。目前

的氧离子传导型电解质和质子型电解质虽然在中温条件下表现出了各自的优势，但仍存在一些问题，

如：ZrO2基电解质的中温电导率低、CeO2基电解质在低氧分压下易被部分还原而产生电子电导、Bi2O3

基电解质极易被还原为金属铋、LaGaO3 基电解质因成分复杂难以获得纯相材料等。钙钛矿和复合钙

钛矿型质子传导型电解质则普遍存在烧结温度过高、化学稳定性差、电导率偏低的问题。DCO/碳酸

盐、CeO2/BaCeO3 基复合电解质可以解决单一电解质存在的问题，实现两相或多相材料性能的优势

互补，但其导电机理更为复杂。 

固体氧化物燃料电池电解质今后的研究方向为：(1) 复合化：利用两相或多相材料的性能优势，

解决制约单一电解质在实际应用中的短板问题；(2) 纳米化：使晶界在离子传导过程中占主导，通过

晶界的增强效应提高离子电导率；(3) 不同类型电解质的导电机理研究。 
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