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[ 摘要 ]  高超声速飞行器服役的极端热环境对热防护材料提出了严苛要求，因此，过渡金属二硼化物陶瓷因自身

具有优异的高温稳定性而成为关键候选材料。其中，材料在极端环境下的氧化行为演化机制已成为该领域的研

究焦点。高熵化设计与稀土元素改性为提升二硼化物抗氧化性能提供了新思路。本研究采用硼 / 碳热还原法结

合放电等离子烧结法制备了含稀土元素的高熵硼化物（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2，系统研究其在 1400~1600 ℃的

氧化行为，聚焦稀土元素对氧化产物演变与氧化膜微观结构的调控机制。结果表明，Sc 与 Yb 的引入诱导生成了

Sc2O3·Yb2O3·HfO2·B2O3 玻璃相及稀土硼酸盐（（Sc，Yb）BO3），有效抑制了 B2O3 的挥发。同时，稀土元素与过渡

金属的协同作用促进了多稀土共掺杂氧化锆铪固溶体（co-stabilized c-（Zr，Hf）O2）及萤石相（Zr，Hf，Nb，Sc，Yb）
O2–x 氧化物的形成，高温下玻璃相与固相氧化物骨架稳定性优异。本研究为新型高温抗氧化高熵硼化物的成分设计

与性能优化提供了理论依据。
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随着临近空间高超声速飞行器

对更高速度、更长航时服役及可重复

使用的新需求 [1–2]，再入飞行器面临

着极其严酷和复杂的力热耦合环境，

气动加热效应使得鼻锥和翼缘部分

的温度逐渐攀升至 2000 ℃以上 [3–4]，

亟待开发能够在极端环境下保持高

强度、抗氧化、可重复和长时使用的

热防护系统。超高温陶瓷（Ultra-high 
temperature ceramics，UHTC）熔 点

超过 3000 ℃，且在 2000 ℃以上能

保持良好的物理和化学稳定性，被

认为是极具应用潜力的超高温材料

体系 [5]。在有氧高温环境下，过渡金

属碳化物和氮化物生成的气态产物

（COx 和 NOx）蒸气压高，会造成材料

持续尺寸衰退；而过渡金属二硼化

物生成的液态 B2O3 产物有助于抑制

由氧扩散主导的连续氧化过程，表现

出更优异的高温氧化行为，有望满足

严苛的气动热环境对材料抗氧化烧

蚀性能的要求 [6–9]。

超高温二硼化物中，第ⅣB 族过

渡金属二硼化物 ZrB2 和 HfB2 的抗

氧化性能最优，在 1000 ℃以下有氧

环境中，会生成由氧化硼玻璃相与氧

化锆或氧化铪固体骨架构成的连续

致密复合保护层。然而，玻璃相在高

于 1000 ℃时会迅速挥发，留下多孔

的氧化物骨架，丧失对基体的有效保

护 [10–11]。引入不低于 20% SiC 或者

15% 金属硅化物的多相超高温硼化
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物，能够在 1100 ℃氧化后生成高黏

度的硼硅酸盐玻璃，起到良好的氧气

扩散屏障作用，氧化动力学遵循抛物

线规律 [12]。但当温度超过1600 ℃后，

第二相 SiC 发生活性氧化形成气态

SiO，抑制了硼硅酸盐玻璃形成，此时

多孔过渡金属氧化物骨架起不到保

护作用 [13]。面对更高的应用温度以

及更恶劣的烧蚀环境，复杂成分超高

温硼化物陶瓷通过控制不同特性氧

化产物的生成，能够在更宽温度范围

内展现出良好的抗氧化及耐烧蚀能

力 [14–15]。此外，添加 La2O3、Yb2O3、

Y2O3 和 CeO2 等稀土氧化物的超高

温硼化物 [16–19]，在氧化过程中生成稀

土铪酸盐 / 稀土硅酸盐等复杂氧化

物，并伴随体积膨胀，使氧化膜结构

稳定性和阻氧能力提升。

高熵陶瓷通过引入多种主元提

高构型熵，显著扩展了成分设计空间

和性能调控边界 [20–22]。近年来，研究

人员在构筑含稀土高熵硼化物陶瓷

方面做出了诸多尝试，成功在四主元

（Hf0.28Zr0.28Ta0.28RE0.16）B2
[23] 以及十主 

元（TM0.9RE0.1）B2
[24] 高熵硼化物中

引入了稀土元素。含稀土高熵硼化

物陶瓷原子尺度上复杂的局域环境，

有望通过多主元选择性氧化，协同调

控反应产物组成。结构上本征晶格

畸变导致的原子扩散迟滞，对于氧化

层结构影响有待进一步探索。

为此，本研究设计了一种含稀土

元素的五元高熵硼化物。聚焦于单

组分硼化物体系中兼具最高熔点、高

起始氧化温度以及对应的氧化物熔

点高等优势的 ZrB2 和 HfB2 成分，在

此基础上，在体系中同时引入 VB 族

过渡金属元素 Nb 以及 Sc 和 Yb 两

种稀土元素。高温下，Sc 和 Yb 元素

的氧化物标准生成吉布斯自由能显

著低于过渡金属 Zr 和 Hf，以期改善

二硼化物高温氧化性能。进一步，依

据单相形成判据 [25–26]，计算得到等摩

尔比高熵（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 
体系的晶格参数 c 的差异（δc）值为 

4.21%，有望获得单相高熵二硼化

物。为模拟超高温陶瓷氧化过程、抑

制多主元中温选择氧化，拟采用快速

加热方式至目标温度。具体地，采用

硼 / 碳热还原法（Boro/carbothermal 
reaction，BCTR）结合放电等离子烧

结（Spark plasma sintering，SPS）的工 
艺制备五元等摩尔比（Zr0.2Hf0.2Nb0.2 

Sc0.2Yb0.2）B2 高熵陶瓷块体，系统研

究 1400~1600 ℃下的氧化产物组成

和氧化膜形貌随时间的演化过程，并

阐明稀土元素与过渡金属元素在高

温氧化过程中的协同氧化机制。

1 试验及方法

1.1 样品制备

试验选用商用 ZrO2、HfO2、Nb2O5、 
Sc2O3、Yb2O3（1~2 μm，纯度 99.9%，

定南大华新材料资源有限公司）、B4C
（2~3 μm，纯度 99.5%，上海麦克林

生化科技股份有限公司）和 C 粉末

（5~10 μm，纯度 99.99 %，上海麦克

林生化科技股份有限公司），将 5 种

氧化物粉体按等摩尔比进行称量，并

与 B4C 和 C 粉末按照摩尔比 2∶5∶14
进行配料。将混合粉体加入氮化硅

球磨罐中，以无水乙醇为介质球磨

24 h，所得混合浆料在 80 ℃干燥箱中

烘干 12 h。将烘干后的粉体冷压制成

ϕ20 mm×4 mm 的圆片，以确保粉体

之间的充分接触，随后使用真空碳管

炉（MT–18–22，上海晨华科技股份有

限公司）以 5 ℃ /min 升温至 2000 ℃
保温 1 h，随后以 10 ℃ /min 降至室

温得到（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 粉

体。采用放电等离子烧结炉（FHP– 
828，上海哈腾电炉设备有限公司）将

制备的高熵硼化物粉体致密化。烧

结过程中升温速率为 50 ℃ /min，烧
结压力 50 MPa、烧结温度 1900 ℃、

保温时间 15 min，烧结完成后随炉冷

却至室温后取出样品。

1.2 氧化测试

将（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 块体

加工成尺寸为 4 mm×4 mm×3 mm 的

试样，表面经砂纸打磨后，在 1400 ℃、

1500 ℃和 1600 ℃下的空气气氛中进

行 10 min、20 min 和 30 min 的等温

氧化试验。为减少升温过程的影响，

采用 CM 快速升温实验炉（CM1610 
BL，CM Furnaces Inc.，美国）开展

氧化测试。具体过程如下：首先，以

170 ℃ /min 的速率升温至目标温度，

利用设备自动升降系统将带试样坩

埚迅速送入炉膛的中心恒温区；约

3~5 min 后，炉温稳定即开始保温计

时，氧化过程中温度基本保持不变；

保温结束后，升降系统自动复位，将

样品快速移出高温区，空冷约 5 min
至室温。使用精度为 0.1 mg 的电子

天平（XS204，瑞士梅特勒托利多国

际公司，瑞士）对氧化试验前后的试

样进行称重，结合样品尺寸计算得到

单位面积的氧化增重。

1.3 表征方法

为表征（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 
高熵硼化物粉体和块体的晶体结

构以及氧化后样品的物相组成，采

用以 Cu Kα 射线为射线源的 X 射 
线衍射仪（X-ray diffraction，XRD；

SmartLab）进行测试，扫描范围为

10°~90°，扫描速度为 10°/min。块体

样品的密度通过基于排水法原理的密

度分析天平（MS–TS，Mettler toledo） 
进行测定。通过聚焦离子束（Focused 
Ion beam，FIB，型号 Helios NanoLab 
600i）技术在块体样品特定位置取

样获得用于透射分析的样品。使用

200 kV 球差校正扫描透射电子显微

镜（Spherical aberration-corrected 
transmission electron microscope，
TEM ；型号 JEM–ARM200F），利用

成像分辨率为 0.078 nm 的高角环形

暗 场（High-angle annular dark-field，
HAADF）成像技术和积分差分相位

衬度 [27]（Integrated differential phase  
contrast，iDPC）技术表征（Zr0.2Hf0.2Nb0.2 
Sc0.2Yb0.2）B2 块体的原子排布，并结

合配备的能量色散 X 射线能谱仪

（Energy dispersive X-ray spectroscopy，
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EDS，型号 JED–2300T）观察样品

纳米尺度的元素分布，其中 EDS 的

能量分辨率为 133 eV（Mn–Kα 特征

X 射线，5.9 keV 光子能量）。为提高 
图像质量，对制备态以及氧化后样

品表面和截面进行喷金处理，其中

氧化后的样品截面需要使用冷镶树

脂保护。使用场发射扫描电子显微

镜（Scanning electron microscope，
SEM ；型号 SUPRA 55）的二次电子

（Secondary electron，SE）模式和背散

射电子（Backscattered electron，BSD） 
模式观察其微观形貌特征，同时使

用配套的能量色散 X 射线光谱仪

（Energy dispersive X-ray spectroscopy，
EDS ；X–Max）对选定位置进行点扫

描和面扫描，以获得特定区域的物相

成分及元素分布情况。针对含轻元

素硼（B）的氧化产物，使用电子探针

分析仪（Electron probe X-ray micro-
analyzer，EPMA；JXA–lhp200f）进行

化学成分的定量分析，加速电压设置

为 20 keV。

2 结果与讨论

2.1 显微结构分析

图 1 所示为硼 / 碳热还原反应

（BCTR）合成粉体与放电等离子烧

结（SPS）制得块体的 XRD 图谱。可

以看出，合成粉体的衍射峰与 AlB2

型硼化物对应（PDF#89–3651），未发

现任何杂质相的衍射峰，表明得到了

单相高熵五元二硼化物。由图 1（b）
所示局部放大图可知，（Zr0.2Hf0.2Nb0.2

Sc0.2Yb0.2）B2 高熵粉体（101）峰位在

HfB2、ZrB2、NbB2、ScB2 和 YbB2 峰位 
之间，表明多种金属离子固溶导致峰

位偏移。放电等离子烧结制备块体

（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 的 XRD 图

谱与粉体一致，说明五元高熵硼化物

粉末在高温下具有良好的相稳定性。

排水法测得放电等离子烧结样

品相对密度为 92.1%。图 2 为（Zr0.2

Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 块体表面形貌

及金属元素 EDS 面扫描结果，表明

样品表面能观察到孔洞，这可以归因

于高熵陶瓷晶格畸变和迟滞扩散效

应导致原子的扩散受阻，完全致密

化难以实现。EDS 元素分布图显示

Sc、Yb、Nb、Zr 和 Hf 5 种元素均匀

分布，未出现局部富集的现象，说明

高熵硼化物在微观尺度上具有良好

的成分均匀性。

为深入探究（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2

Yb0.2）B2 的元素分布，使用球差校正

透射电子显微镜进行表征。图 3（a）
为金属二硼化物晶体结构示意图，

AlB2 型结构（空间群：P6/mmm）可以

描述为由金属原子层与硼原子层沿 c
轴方向交替堆叠组成，其中硼原子呈

现六元环排列，金属原子位于硼原子

环中心投影位置 [28–29]。图 3（b）为

（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 沿 [1120]

晶带轴方向的 HAADF 结果，图像中

原子列投影图与插入的二硼化物晶

格中金属原子排布一致。先进的积

分差分相位衬度扫描透射电子显微

技术（iDPC–STEM）能够实现对轻、

重元素同时清晰成像 [30]，得到更多的

原子排布信息，iDPC 图像中能够在

相邻的金属原子层间中观察到硼原

子的周期排列，如图 3（c）所示。在

能谱元素分布结果中（图 3（d）），Zr、
Hf、Nb、Sc 和 Yb 这 5 种金属元素亮

度几乎无差别，可以认为金属原子在

AlB2 型六方结构中占位均匀，呈现

随机分布的状态。

2.2 高温氧化性能

为探究（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 
的氧化机制，采用快速加热方式升温

至1400 ℃、1500 ℃和1600 ℃，分别恒

图 1　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 粉体和块体的 X 射线衍射图谱

Fig.1　XRD patterns of as-synthesized（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 powder and bulk

（a）XRD 图谱
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Fig.2　SEM image and EDS mappings of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 specimen
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温氧化 10 min、20 min 和 30 min。样 
品单位面积的氧化增重随时间的延长

而增大，如图 4 所示。其中，1400 ℃和

1500 ℃这 2 个的结果比较接近，氧

化 10 min 样品单位面积的氧化增重

分别为 7.24 mg/cm2 和 7.68 mg/cm2 ；

随时间延长至 30 min，增重分别为

13.11 mg/cm2 和 14.21 mg/cm2。当

温度升高至 1600 ℃，氧化增重加剧，

10 min 样品增重达到 22.32 mg/cm2，

且在 30 min 后增加到 36.42 mg/cm2。

由此可以推测，（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2

Yb0.2）B2 在 1600 ℃下可能发生氧化

机制的转变。

（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 高熵 
硼化物陶瓷在 1400 ℃、1500 ℃和 
1600 ℃下氧化不同时间的表面 XRD
图谱如图 5 所示。1400 ℃氧化后，仍

能够探测到高熵硼化物（HE Diboride， 
PDF#89–3651）衍射峰，说明氧化产物

中混合有硼化物。10 min 和 20 min
的氧化产物主要包含多稀土共掺杂 
氧化锆铪固溶体（co-stabilized c-

（Zr，Hf）O2，PDF#89–5485；以及 co-
stabilized m-（Zr，Hf）O2，PDF#89–
5471）、稀土硼酸盐（（ScYb）BO3，

PDF#79–0097）和氧化硼玻璃（Sc2O3· 

Yb2O3·HfO2·B2O3，PDF#06–0297）。

该温度下氧化时间延长到 30 min，
氧化产物种类无变化，氧化锆铪单斜

相固溶体衍射峰强度增强，氧化硼玻

璃相峰强度减弱，表明氧化物产物组

成有所变化。在 1500 ℃下，二硼化

物的衍射峰完全消失，氧化产物相

与 1400 ℃类似，由此可知 1400 ℃和

1500 ℃的氧化机制相近。1500 ℃氧

化时间延长到 30 min，稀土硼酸盐和

氧化硼玻璃含量急剧降低，氧化锆铪

单斜相固溶体为主要产物，同时还检

测到少量 δ-A4B3O12 相（δ-（ScYb）4 
（ZrHfNb）3O12，PDF#76–1664）。

1600 ℃氧化产物均以萤石相为主

（（ZrHfNbScYb）O 2 – x，P D F # 8 1 –
1551），以及少量的（ScYb）BO3。

（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 高熵

硼化物陶瓷表面形貌随着氧化温度

和氧化时间的变化情况如图 6 所示。

1400 ℃氧化后表面形成了平整的黑

色氧化膜（图 6（a）~（c））。高倍形貌

显示，黑色区域内部分布有细小的灰

色颗粒（点 B）和白色颗粒（点 C）。结

合 EPMA（表 1）、EDS（表 2）和 XRD 
（图 5）结果分析，黑色区域为固溶少

量 Sc2O3、Yb2O3 和 HfO2 的氧化硼玻

璃相（图 6（a）中点 A），灰色颗粒为

稀土硼酸盐（（ScYb）BO3），白色颗粒

则为稀土共掺杂的氧化锆铪固溶体

（co-stabilized c–（Zr，Hf）O2）。随着 
氧化时间的延长，氧化膜表面的颗

粒状析出物含量明显增多，这表明

金属元素在氧化过程中持续向外扩

散。1500 ℃氧化后的氧化膜表面仍

覆盖着黑色氧化硼玻璃相，颗粒相增

多并长大（图 6（d）~（f））；氧化至

30 min 时，表面氧化硼玻璃相含量显

著减少，大量的稀土共掺杂的氧化锆

铪固溶体颗粒镶嵌于氧化硼中，且表

层的氧化物颗粒出现团聚现象；当

氧化温度升高至 1600 ℃时，氧化膜

图 3　AlB2 型硼化物晶体结构与（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 样品透射表征结果

Fig.3　Illustrated crystal structure of transition metal diboride, TEM images and EDS mappings of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2

B 硼原子层

金属原子层

（a）晶体结构示意图 （b）HAADF图像 （c）iDPC图像

  

M B

1 nm[1120] 1 nm

（d）EDS面分布
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图 4　1400~1600 ℃温度范围内，（Zr0.2Hf0.2 
Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 单位面积增重随氧化 

时间变化趋势

Fig.4　Weight gain per unit area of（Zr0.2 
Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 as a function of 

oxidation time in the temperature  
range of 1400–1600 ℃
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形貌发生显著变化：氧化硼玻璃相

消失，表面覆盖固相氧化产物，存在

隆起并能观察到微裂纹（图 6（g）~ 
（i）），其中微裂纹可能是由于鼓包引

起的局部应力集中导致的。随着氧

化时间的延长，表面的隆起数量增

加，直至氧化膜发生破裂。结合 EDS
（图 6（g）中点 D）和 XRD（图 5）可

知，该温度氧化膜成分与萤石相氧化

物（ZrHfNbScYb）O2–x 一致。

为进一步探究（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2 
Yb0.2）B2 在 1400~1600 ℃区间的氧

化机制，对截面形貌进行表征，结果

如图 7 所示。依据氧元素分布深度，

可以区分出样品氧化与未氧化部分的

交界，如黄色虚线所示。氧化膜的厚

度随着氧化时间的延长以及氧化温度

的升高而逐渐增加，该趋势与图 4 所

示氧化增重变化一致。从图 7（a）~ 
（c）中可以看出，1400 ℃氧化后，表面

的氧化膜结构均匀平整；1500 ℃下，

随着氧化时间的延长，氧化膜上部逐

渐形成一层连续致密的白色衬度氧

化层，内部氧化层则由细小氧化物颗

粒组成，如图 7（d）~（f）所示；温度

升高至 1600 ℃，氧化膜的截面形貌发

生显著变化。氧化 10 min 后，氧化膜

由含空腔的外部氧化层和疏松多孔的

内部氧化层构成（图 7（g））。其中，

外部氧化层的空腔上方形成一层连

续致密的氧化产物，随着氧化时间增

加至 20 min，该层中的空腔数量增多，

且连续致密氧化膜增厚（图 7（h））。
1600 ℃氧化后大量空腔的形成，可

图 5　1400~1600 ℃氧化后，（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 陶瓷氧化层 XRD 图谱

Fig.5　XRD patterns of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 in the temperature range  
from 1400 to 1600 ℃
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图 6　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 陶瓷在 1400~1600 ℃氧化不同时间后的表面形貌

Fig.6　Surface morphologies of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 after oxidation at 1400 to 1600 ℃ for different time
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以归因于氧化硼蒸气压的显著提

高 [31]。随着氧化时间的延长，氧化

硼气体不断聚集，气泡鼓胀扩张并

最终导致氧化膜破裂坍塌，在氧化

30 min 后氧化膜严重破损，未能获得

完整的截面样品。

对高熵硼化物氧化截面进行了

详细的分析，图 8（a）展示了 1400 ℃
氧化 20 min 后试样截面中氧化膜的

高倍形貌，可以看出氧化膜呈现出

明暗交替的衬度特征，其细节形貌如 
图 8（b）中进一步放大图像所示。

图 8（c）能谱面扫描元素分布结果

表明，氧化膜最外层主要富集稀土元

素 Sc 和 Yb，证实表层为（ScYb）BO3。 
内部明暗交替的衬度对应不同的物

相，其中白色区域为富 Hf 和 Zr 元素

的 co-stabilized（Zr，Hf）O2，灰色区

表 1　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 陶瓷氧化后表面不同区域的 EMPA 结果

Table 1　EPMA results of the surface regions of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 samples

区域
氧化产物原子数分数 /%

氧化产物
O B Zr Hf Nb Sc Yb

A 68.34±5.28 24.35±6.06 — 2.28±0.34 — 3.10±0.27 1.93±0.79 Sc2O3·Yb2O3·HfO2·B2O3

B 54.20±3.62 21.14±5.56 — — — 19.33±2.23 6.33±0.96 （ScYb）BO3

表 2　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 陶瓷氧化后表面不同区域的化学成分

Table 2　Chemical composition of the surface regions of  （Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 samples

区域
氧化产物原子数分数 /%

氧化产物
O Zr Hf Nb Sc Yb

C 60.47±2.22 14.73±0.29 16.92±1.18 0.21±0.05 6.30±0.45 1.37±0.21 co-stabilized c–（ZrHf）O2

D 61.77±0.61 8.67±0.27 10.34±0.08 5.29±0.62 11.62±0.14 2.29±0.22 （ZrHfNbScYb）O2-x

图 7　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 陶瓷在 1400~1600 ℃下不同氧化时间的截面形貌

Fig.7　Cross-sectional morphologies of（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 after oxidation at 1400 to 1600 ℃ for different time

（a）1400 ℃/10 min （b）1400 ℃/20 min （c）1400 ℃/30 min

（d）1500 ℃/10 min （e）1500 ℃/20 min （f）1500 ℃/30 min

（g）1600 ℃/10 min （h）1600 ℃/20 min
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域为富 Sc 和 Yb 元素的（ScYb）BO3。

另外，在图 8（c）中还观察到氧化膜

内部 Nb 元素的富集区，且该区域与

氧信号不重叠，说明该区域为未完

全氧化的硼化物。Backman 等 [32–33]

的研究中也发现类似的现象，由于

Nb2O5 的标准生成吉布斯自由能显著

高于 HfO2 和 ZrO2，多元体系中 Nb 的

氧化反应驱动力最弱，表现出明显的

滞后氧化行为，因此在含 IVB 族、VB
族过渡金属高熵硼化物的氧化过渡

层中发现 Nb、Ta 等 VB 族元素倾向

于以金属硼化物的形式残留，而非优

先形成氧化物。1500 ℃氧化 20 min
后截面的高倍形貌（图 9（a））呈现

出层状结构特征，局部放大形貌如 
图 9（b）和（c）所示。元素分布结

果证实了多层氧化膜结构的形成，如

图 8　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 块体在 1400 ℃氧化 20 min 后氧化膜截面和内部典型区域的放大形貌以及截面的 EDS 面扫描元素分布

Fig.8　Cross-sectional and magnified morphologies of oxidized（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 after 20 min at 1400 ℃ ,  
and corresponding EDS elemental mappings

（a）1400 ℃氧化 20 min 截面形貌 （b）图 8（a）框选区域的放大形貌

（c）元素分布图

co-stabilized-(ZrHf)O2
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NbB2

OSc Yb Nb Hf Zr10 μm

(ScYb)BO3
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图 9　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 块体在 1500 ℃氧化 20 min 后氧化膜截面形貌、不同氧化层的放大形貌以及截面的 EDS 面扫描元素分布

Fig.9　Cross-sectional morphology of oxidized（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 after 20 min at 1500 ℃ , magnified morphologies under  
different oxide layers and corresponding EDS elemental mappings

（a）1500 ℃氧化 20 min 后的截面形貌 （b）外部氧化层放大形貌 （c）内部氧化层放大形貌

（d）图 9（a）中的元素分布图
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图 9（d）所示，氧化膜的外层仍能检

测到元素 Sc 和 Yb 富集，与稀土硼酸 
盐（ScYb）BO3 层对应；中间层主要

富集 Zr 和 Hf 元素、稀土的含量明显

降低，对应于多稀土稳定的氧化锆铪

固溶体；下层观察到 Nb 元素富集现

象，分析认为由滞后氧化形成的氧化

铌颗粒以及少量的多稀土稳定的氧

化锆铪固溶体颗粒混合组成。

2.3 高温氧化机制

综合前文所述的多尺度微观

表征结果可知，在（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2

Yb0.2）B2 高熵硼化物中，由于引入稀土

元素 Sc 和 Yb，在 1400 ℃和 1500 ℃
氧化后生成了氧化硼玻璃相、稀土硼

酸盐相以及多稀土稳定的氧化锆铪固

溶体相，并形成了以玻璃相填充固相

氧化物骨架为特征的氧化膜结构；而

在 1600 ℃下，氧化产物转变为萤石

相为主，并形成了连续致密的外部氧

化膜。这种随温度变化的相组成与

微观结构演变，影响了材料的高温氧

化行为。本节将分析氧化温度对微

观结构演变与内在机制的影响，并重

点探讨稀土元素对高熵硼化物材料

高温氧化过程的关键作用。

图 10 为（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 
在 1400 ℃、1500 ℃和 1600 ℃下的氧

化机制，其氧化机制呈现出明显的温

度依赖性，发生从氧化硼玻璃相与氧

化物骨架相结合控制氧化向复杂成

分氧化膜控制氧化的转变。具体的

机制演变过程阐述为：在氧化初期，

孔隙作为氧气向内快速扩散的通道，

使氧化增重加速；随着氧化的进行，

表面逐渐生成连续的氧化产物，孔隙

对（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 氧化产 
物种类及其演化规律影响较为有限。

1400 ℃和 1500 ℃氧化后，表面均形

成了氧化硼玻璃相，其具有较低的氧

扩散率 [34] 和良好的流动性，在氧化

过程中能够不断填充氧化膜中的孔

隙或裂纹，表现出优异的自修复能

力，从而维持氧化膜的致密性，减缓

了氧气的向内扩散。同时氧化过程

中还存在着选择性氧化过程 [35–37]，由

于稀土氧化物的标准生成吉布斯自

由能最低 [38]，导致 Sc 和 Yb 主元优

先氧化（式（1）和（2）），并与氧化硼

发生反应（式（3））生成连续分布的

（ScYb）BO3 稀土硼酸盐层，并在氧化

膜表面聚集（图 8 和 9）。伴随着 Sc、
Yb 元素的消耗，吉布斯自由能次之

的 Hf、Zr 组分被动富集 [39]，最终形

成富 Zr、Hf 氧化物骨架。在此过程

中会发生互扩散现象，一部分稀土氧

化物协同作用将氧化锆铪固溶体稳

定于立方相。随着氧化温度的升高

和氧化时间的延长，选择性氧化与扩

散加剧，氧化物呈现出明显的分层特

征：表层为稀土硼酸盐，co–stabilized 
m–（Zr，Hf）O2 在中间层富集；Nb

元素的氧化滞后，在下部形成富 Nb
氧化层。氧化硼发生部分的挥发，更

多的稀土氧化物倾向于形成有序的

（ScYb）4（ZrHf）3O12
[40]，从而导致周

围的稀土氧化物稳定剂减少，出现了

较多的单斜相 co-stabilized m-（Zr，
Hf）O2。而 Nb 由于氧化滞后性在内

部形成了富 Nb 氧化层。

2ScB2+9/2O2 → Sc2O3+2B2O3 （1）
2YbB2+9/2O2 → Yb2O3+2B2O3 （2）

（ScYb）2O3+B2O3 → 2（ScYb）BO3  
 （3）

当温度进一步升高至 1600 ℃，氧

化机制发生转变。由于氧化硼的蒸气

压急剧升高 [31]，生成后迅速挥发，导

致氧化硼玻璃相和稀土硼酸盐均未

能形成。Sc、Yb、Hf 和 Zr 元素同时氧

化形成外层萤石相产物，由于 Nb 元

素的氧化滞后性，形成了疏松多孔的

富 Nb 的氧化内层。其中，萤石氧化 
物（ZrHfNbScYb）O2–x 结构稳定性好，

而且严重的晶格畸变可以显著降低

氧气向内扩散的速率。然而，膜内氧

化硼挥发会导致氧化膜破裂，形成大

量的空腔，从而破坏了氧化膜的完整

性。与 1400~1500 ℃不同，1600 ℃下

抗氧化机制主要依赖于外层萤石相。

综合来看，稀土元素 Sc 和 Yb 对 
（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 高 熵 硼

化物的高温氧化过程发挥着关键性

的作用。一方面，与 Hf 元素一起，固

图 10　（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 在 1400~1600 ℃下微观组织演变示意图

Fig.10　Schematic diagram of microstructure evolution of （Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 at 1400–1600 ℃
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co-stabilized (Zr, Hf)O2 (ScYb)BO3 (ZrHfNbScYb)O2–x NbB2 富Nb氧化层 空腔
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溶于氧化硼玻璃中，能够在原子尺度

上强化氧化硼玻璃相的网络结构 [41]，

在 1500 ℃以下保持良好的结构稳定

性和较低的挥发速率。Majerus[42] 和

Wen[43] 等的研究证实，碱金属离子和

稀土离子的加入可使 B2O3 玻璃网

络结构中部分的 [BO3] 结构转变为 
[BO4] 四面体，[BO4] 四面体能够起

到紧密连接 [BO3] 三面体的效果，从

而显著增强了玻璃网络之间的相互

作用。同时，稀土氧化物与氧化硼反

应生成硼酸盐，将易挥发的 B2O3 转

化为稳定的晶体相，减少 B2O3 的损

失。稀土硼酸盐具有优异的化学稳

定性 [44]，能在氧化膜内部起到坚固

的结构支撑作用，提升氧化层的整体

稳定性。此外，稀土元素与过渡金

属的协同作用显著增强了氧化膜的

结构稳定性。一般地，氧化锆及氧

化铪在降温过程中会发生四方相 / 
立方相向单斜相的相变，并伴随一

定的体积膨胀，极易导致氧化膜开

裂 [45]。而（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2

在 1400~1500 ℃氧化 后，Sc2O3 与

Yb2O3 共掺杂可以有效稳定高温立

方相 [46–47]，并在宽温域内抑制相变导

致的体积变化。1600 ℃形成的高稀

土含量的缺陷型萤石相，其稳定区间

可扩展至 2500 ℃以上。这种协同作

用在不同温度下形成了结构稳定的

氧化产物，从而对宽温域下的氧化过

程起到有利的作用。

3 结论

本研究通过硼 / 碳热还原反应成

功合成了（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2

高熵硼化物粉体，并利用放电等离子

烧结制备块体。系统研究了该材料

在 1400 ℃、1500 ℃和 1600 ℃下的

氧化行为及微观结构的演变，分析了

（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 在 不 同 
温度下的氧化机制，并重点揭示了稀

土元素对氧化产物组成、氧化层微观

结构的影响，得出以下主要结论。

（1）（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 

在 1400 ℃和 1500 ℃氧化时形成的

氧化膜具有保护性，氧化增重随温度

升高变化较小；当温度升至 1600 ℃
时，氧化增重明显加剧，表明氧化机

制发生显著变化。

（2）（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 
在 1400 ℃和 1500 ℃的氧化过程由

氧化硼玻璃相与（ScYb）BO3 和多稀

土共掺杂的氧化锆铪固溶体的复合

骨架相协同主导，形成了致密完整的

保护性氧化膜；当温度升至 1600 ℃，

氧化硼剧烈挥发，氧化机制转变为

由 萤 石 相（ZrHfNbScYb）O2–x 氧 化

膜控制，随着氧化时间延长，氧化硼

剧烈挥发导致氧化膜内产生空腔并

引发微裂纹的生成，最终导致氧化膜

破裂。

（3）稀土元素 Sc 和 Yb 在氧化过 
程中，稳定了氧化硼玻璃，促使了稀

土硼酸盐的生成，高效抑制了氧化硼

在高温下的挥发。同时，稀土氧化物

共掺杂（Zr，Hf）O2，形成高温稳定的

立方相或者萤石相，抑制了因相变引

起的氧化膜结构失效，表现出良好的

高温稳定性。
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Study on High Temperature Oxidation Performance of Rare Earth-
Containing High-Entropy Diboride Ceramic

LI Jingwen1,2, LÜ Xirui1, ZHANG Jie1

(1. Institute of Metal Research, Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016, China; 
2. School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology of China, Shenyang 110016, China)

[ABSTRACT]  Hypersonic vehicles operating under extreme thermal environments impose more demands on thermal 
protection materials. Transition metal diboride ceramics are the materials of choice due to their excellent high-temperature 
stability. Much effort has been aimed at improving the oxidation resistance. High-entropy design enables the joint solubility 
of ions with a large ionic radius difference; thus it has been proposed to incorporate rare earth elements in diborides 
aiming at enhance oxidation resistance. In this work, high-entropy diboride（Zr0.2Hf0.2Nb0.2Sc0.2Yb0.2）B2 was synthesized 
in the combination of the boron/carbothermal reduction reaction with spark plasma sintering. The oxidation behavior was 
systematically investigated over the temperature range of 1400–1600 ℃ focusing on the variation of oxidation products and  
the microstructure of oxide scale. It has been revealed that with the formation of Sc2O3·Yb2O3·HfO2·B2O3 glass and rare 
earth borate（ScYb）BO3, the volatilization of B2O3 was effectively retarded. The synergistic oxidation effect associated 
with rare earth and transition metal elements facilitated the formation of co-stabilized c-（Zr,Hf）O2 and, fluorite

（ZrHfNbScYb）O2–x. The well-established the multicomponent skeletal MO2 and glassy B2O3 exhibited significantly high 
temperature capability and hindered oxidation behavior. It is expected to provide the compositional design strategy for 
oxidation-resistant high-entropy diborides.
Keywords:	Ultra-high temperature ceramic (UHTC); High-entropy diboride; Rare earth element; High temperature oxidation; 

Oxidation mechanism
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