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摘 要: 超高温陶瓷(Ultra-high Temperature Ceramic, UHTC)结构材料因其在 1600 ℃以上氧化环境中表现出优异的

抗氧化/烧蚀性能、高温强度保持率和抗热冲击性能, 成为航空航天、国防装备、能源动力等领域的重要候选材料。

近年来, 围绕 UHTC 结构材料的成分调控、微观结构设计、先进制备工艺以及性能优化等方面, 基础研究和技术应

用均取得了显著进展。以碳化物、硼化物、氮化物等为代表的 UHTC 体系, 正面临着温度更高、环境更复杂的服

役需求。为进一步推动极端环境用 UHTC 结构材料的发展, 本文系统综述了该领域的最新研究进展。首先, 详细阐

述了 UHTC 粉体的合成工艺; 其次, 深入探讨了超高温结构陶瓷的体系、致密化方法及结构调控策略; 继而重点分

析了超高温陶瓷基复合材料(Ultra-high Temperature Ceramic Matrix Composites, UHTCMCs)、超高温陶瓷改性碳/碳

复合材料(Ultra-high Temperature Ceramics Modified Carbon/Carbon Composites, UHTCs-C/C)以及 UHTC 涂层的制备

技术及其性能强化策略, 着重探讨了其在抗氧化/烧蚀领域的最新突破。同时, 本文还指出了极端环境下 UHTC 结

构材料在长期稳定性和可靠性方面面临的主要技术挑战, 并对其未来发展趋势进行了前瞻性展望。 
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Abstract: Ultra-high temperature ceramic (UHTC) structural materials have emerged as critical candidates in the 

fields of aerospace, defense equipment, energy and power sectors due to their outstanding oxidation/ablation resistance, 

high-temperature strength retention, and thermal shock resistance in oxidative environments exceeding 1600 ℃. In 

recent years, extensive research has been achieved in both fundamental research and technological applications 

focusing on compositional control, structural design, fabrication techniques, and performance optimization of these 

materials. UHTC systems, characterized by carbides, borides and nitrides, are currently facing increasingly stringent 

demands for enhanced thermal performance in more complex environments. To further advance development of 

UHTC structural materials for such conditions, this paper systematically reviews the latest research progress in this 

field. Firstly, synthesis techniques of UHTC powders are elaborated. Subsequently, systems, densification methods and 

structural regulation strategies of UHTCs are presented. Furthermore, fabrication techniques and performance 

enhancement strategies of UHTC matrix composites (UHTCMCs), UHTCs modified carbon/carbon composites 

(UHTCs-C/C), and UHTC coatings are examined, with particular emphasis on the latest breakthroughs in 

oxidation/ablation resistance. Additionally, primary technical challenges related to the long-term stability and 

reliability of UHTC structural materials under extreme conditions are identified, and a forward-looking perspective on 

future development trends is provided. 

Key words: ultra-high temperature structural material; ultra-high temperature ceramic; composite; coating; 

oxidation/ablation resistance; review 

在高速飞行器再入大气层过程中, 激波层的高

速气流由于受到压缩而升温, 头锥、翼前缘等部位

长期暴露在富氧环境、复杂热-机械载荷交互作用下, 

这对热防护系统提出了严峻的挑战[1-3]。随着世界航

天强国对远程打击、高速突防、跨域高机动、长寿

命服役等热防护系统需求日益提升, 新一代高速飞

行器亟需突破现有的性能边界, 迫切要求开发耐更

高温度、更强气流冲刷等极端耦合环境的先进

UHTC 结构材料。当前 UHTC 结构材料[4-9]的研究主

要集中在结构与功能化设计, 已发展形成 UHTC 粉

体、超高温结构陶瓷、UHTCMCs、UHTCs-C/C 和

UHTC 涂层等重要方向。 

UHTC 是指在 2000 ℃以上超高温环境下仍能

保持化学性质稳定的特殊材料, 通常包括 Zr、Hf、

Ta、Nb、W 等过渡金属的硼化物、碳化物、氮化物

以及其他高熔点化合物。超高温结构陶瓷利用其高

熔点(一般大于 3000 ℃)和优异的抗氧化性能, 可

在 1800 ℃以上氧化环境中长时间保持良好的抗烧

蚀性能和结构完整性[4, 6, 10-12]。UHTCMCs 通常由

UHTC 基体、纤维增强体和界面组成, 旨在通过纤 

 

维增强来克服 UHTC 的固有脆性和抗热震性能不足

的问题。UHTCs-C/C 结合了具有低密度(理论密度

小于 2.2 g/cm3)和优异高温力学性能[7, 9]的 C/C 复合

材料与高温抗氧化性能优异的 UHTC, 旨在实现

UHTC 结构材料轻量化、高温抗氧化/烧蚀和抗热冲

击等综合性能[13-14]。UHTC 涂层则是在超高温结构

材料表面制备的连续防护层[15-17], 赋予结构材料一

些新的功能特性, 如阻氧、隔/导热等, 从而拓展其

在极端环境下的工程化应用。目前围绕 UHTC 的

结构与功能化设计[18-23], 还拓展形成了 UHTC 纳

米线、UHTC 纤维、UHTC 气凝胶、多孔陶瓷等多

种研究方向。 

然而, UHTC 结构材料在极端环境中的工程化

应用通常受到原材料成本、密度、力学性能、抗烧

蚀性能、复杂成型工艺以及制备周期等众多因素影

响。为推动极端环境用 UHTC 结构材料的发展, 本

文系统综述了近年来关于 UHTC 粉体、超高温结构

陶瓷、UHTCMCs、UHTCs-C/C 和 UHTC 涂层的研

究进展, 并结合当前科学技术发展趋势, 指出了UHTC

结构材料面临的挑战及未来重点发展方向。 
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1  超高温陶瓷粉体及制备方法 

作为 UHTC 的重要原材料, UHTC 粉体的各项

性能指标直接影响其后续成品质量。例如, 高致密

超高温高熵陶瓷需经历高温烧结处理, 其烧结特性

与粉体的纯度、粒度等性能指标密切相关, 而这些

性能指标又取决于其合成方法以及工艺参数等。过

渡金属二硼化物、碳化物和氮化物因具有超高熔

点、高硬度、高热导率、优异的耐腐蚀性/辐照性, 以

及相对较低的热膨胀系数等优异性质, 被广泛用于

固体火箭发动机喉衬、发动机喷管和飞行器前缘等

极端服役环境下的热防护系统[4, 14]。此外, 除传统

单组元 UHTC 外, 近年来受高熵合金启发, 还发展

出了高熵 UHTC。该材料不仅继承了传统 UHTC 的

超高熔点, 还展现出更优异的力学强度、高温稳定

性、抗氧化性等特点, 成为未来超高温领域重点发

展的陶瓷材料[12]。因此, 本节以传统陶瓷和高熵陶

瓷为例, 详细介绍 UHTC 粉体的制备方法。 

1.1  元素化合法 

在前期过渡金属研究中, 元素直接化合是常用

的合成方法, 通常以金属粉末(M)和单质硼粉(B)、

石墨粉(C)或氮源气体(N2)作为原料, 通过简单的高

温化合反应制备 UHTC 粉体, 其反应式如下:  

 M+ B M Bx yx y   (1) 

 M+ C M Cx yx y   (2) 

 22 M+ N 2M Nx yx y   (3) 

此方法工序简单 , 反应时间短 , 生产效率高 , 

理论上可获得低氧杂质含量的粉体。Kiessling 采用

元素化合法, 在不同温度下合成过渡金属硼化物, 

最终通过高温(1800~1900 ℃)反应提高硼元素在过

渡金属晶体中的固溶度 , 形成纯相 TaB2
[24] 和

ZrB2
[25]。Liu 等[26-27]先后以钛粉和铌粉作为金属源, 

石墨粉作为碳源进行球磨, 发现球磨 3 h 时罐体温

度迅速上升, 表明发生了放热反应。经过 15 h 球磨, 

获得了由 1~5 μm 不规则颗粒组成的 TiC 和 NbC 粉

体。Calka[28]在氮气气氛下对单质 Ti 或单质 Zr 进

行球磨, 分别在球磨 60 和 120 h 后获得纯相 TiN

和 ZrN 粉体。随着高熵陶瓷概念的提出, 元素化

合法也被扩展应用于合成高熵陶瓷粉体。Tallarita

等[29]采用元素化合法制备(Hf0.2Mo0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)- 

B2, 并在 2000 ℃反应温度下获得 D90 粒径为 10 μm

的高熵二硼化物粉体, 但由于高熵体系中固溶行为

复杂且工艺反应速率过快 , 反应产物中仍然含有

(Ta0.5Ti0.5)B2、(Hf0.5Ti0.5)B2、HfB2 和未完全反应的

HfO2。Chicardi 等[30]利用多种金属粉末与碳粉为原

料, 在 50 h、300 r/min 条件下行星球磨后, 得到

(Ti0.2Zr0.2Hf0.2V0.2Nb0.2)C 粉体, 在亚微米尺度上未

观察到任何元素偏析或富集。随后, 该团队[31]将球

磨 时 间 延 长 至 70 h, 合 成 出

(Ti0.2Zr0.2Hf0.2V0.2Ta0.2)C 、 (Ti0.2Zr0.2Ta0.2V0.2Nb0.2)C

和(Zr0.2Hf0.2V0.2Nb0.2Ta0.2)C。然而, 该方法在一步合

成高熵氮化物粉体时存在较大难度。Moskovskikh

等 [32] 尝 试 利 用 元 素 化 合 法 合 成 高 熵 氮 化 物

(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)N, 但在直接化合反应后 , 

各种多相氮化物产物需经过放电等离子烧结后才能

形成单相高熵氮化物。 

此外, 元素化合法合成的陶瓷粉体粒度和纯度

均取决于金属粉体的粒度和纯度, 通常得到的粉体

颗粒较粗。由于单质原料之间的反应放热迅速, 难

以控制大规模生产过程, 且成本昂贵, 因此该方法

并不适用于大规模的工业化生产。 

1.2  热还原法 

热还原法以金属氧化物为金属源 , 分别以硼

粉、石墨粉、氮气作为还原剂, 在高温下通过氧化

还原反应制备过渡金属陶瓷粉体。由于操作简单, 

反应比较温和及工艺稳定, 热还原法是制备 UHTC

粉体的常用方法。采用热还原法制备超高温碳化物

粉末的反应式如下:  

 2ZrO +3C ZrC+2CO  (4) 

热还原法的报道可追溯到 1926 年, Prescott[33]

在研究 ZrO2 与碳粉的固相反应时发现, 在 1600~ 

1742 ℃范围内, 混合物可以反应生成岩盐结构的

ZrC。Hassine 等[34]随后基于碳热还原法, 以微波加

热的方式, 在 1500~1550 ℃保温 1 h 后得到纯相

TaC。Liu等[35]则尝试合成了单相HfC, 发现 1600 ℃

下有 HfO2 残余相, 而 1800 ℃合成的 HfC 结晶度良

好, 纯度明显提高(氧的质量分数为 0.71%)。随着碳

热还原工艺的逐步完善, 各种多元过渡金属碳化物, 

如(Ti0.9M0.1)C(M=Ta、Nb、Mo、W)[36]和(Hf1–xTax)C
[37]

等相继被开发出来。 

在硼热还原中, 由于硼粉易被氧化, 同时在高

温下可能出现挥发损耗或与反应体系中的其他成分

发生副反应, 一般需要添加大于化学计量比的硼作

为补偿, 但最终产物需通过热水洗、高温真空处理

去除 B2O3。Peshev 等[38-40]以 IVB-VIB 的过渡金属

氧化物与硼粉为原料, 采用硼热还原法在 1750 ℃

成功制备一系列过渡金属二硼化物, 如 TiB2、ZrB2、

TaB2、CrB2 和 MoB2 等。Ran 等[41]通过球磨处理 ZrO2

和硼粉原料 24 h 后 , 显著降低了合成温度。在
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1000 ℃下可以制备出具有一定结晶取向的 ZrB2 粉

体颗粒。随着温度升高至 1500 ℃, 粉体颗粒发生粗

化(1 μm), 且形态转变为球形颗粒。Guo 等[42]采用

类似方法, 在 1550 ℃保温 1 h 后, 制备出粒径为

500~800 nm 的 TaB2 等粉体。 

对于氮热还原反应, 通常以 C 和氮气等还原性

物质共同作为还原剂 , 将金属氧化物还原成氮化

物。White 等[43]以 TiO2 为原料, 碳粉为还原剂, 在

1150 ℃、氮气气氛下反应, 成功制备出 TiN 粉体。

Harrison 等[44]则采用碳热还原-氮化两步法来制备

ZrN, 即 ZrO2 与碳粉先在 1800 ℃下发生碳热还原

生成 ZrC, 随后在 1600 ℃下将该粉体与氮氢混合

气(10% H2)进行渗氮处理, 残余碳与氢气反应生成

甲烷气体挥发, 最终获得平均粒径约为 500 nm 的

ZrN 粉体。 

随着高熵陶瓷逐渐成为新一代 UHTC 研究的热

点, 热还原法也被迅速用于制备各种高熵陶瓷, 开

发了一系列高熵 UHTC 体系。Liu 等[45]在 1700 ℃

的流动氩气气氛下, 以过渡金属氧化物和无定形硼

粉 为 原 料 , 制 备 出 粒 径 约 310 nm 的 超 细

(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)B2 粉体。此外, 加入熔盐介质

可以进一步降低反应温度, 调控产物形貌。如图 1 所

示, 添加 KCl 介质可以将(Ta0.2Nb0.2Ti0.2W0.2Mo0.2)B2

的合成温度降低至 1150 ℃ , 制备出直径为 20~ 

30 nm、长度为 100~200 nm 且排列良好的纳米棒, 

并组合成菊花状高熵二硼化物粉体[46]。 

Ye等[47]以简单金属氧化物和石墨粉为原料, 在

2200 ℃高温下成功合成了(Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)C

高 熵 碳 化 物 粉 体 。 如 图 2(a) 所 示 , 合 成 的

(Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)C 晶粒尺寸在 0.5~2 μm 范围

内, 并且从图 2(b, c)可以明显看到粉体颗粒呈螺旋

阶梯状的珊瑚形结构, 说明其生长机制为螺位错生

长模式。图 2(d)还表明合成的高熵碳化物中各金属

元素分布均匀。Feng 等[48]则通过 1600 ℃下的碳热

还原反应制备双相碳化物粉体 , 进一步升温至

2000 ℃ 进 行 固 溶 , 最 终 形 成 单 一 的

(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 相。目前热还原法已成为

制备 UHTC 粉体最常用且工艺最成熟的方法, 但在

工业生产上仍存在一定的局限性, 如加热温度高和

能耗较大等。 

1.3  熔盐辅助燃烧合成法 

熔盐辅助燃烧合成法以B2O3为硼源, 碳粉为碳

源, 金属氧化物为金属源, 并利用高反应活性的Mg

和 Na 金属为还原剂, 将混合料加热至一定温度点

燃, 使其自发完成氧化还原反应。以二硼化物的合

成为例, 其反应过程如反应(5)所示。 

2 3 2M O B O (3 )Mg MB (3 )MgOx y x x y x x y      (5) 

该方法的优点在于原料廉价、反应迅速、产品

纯度较高。1969 年, Markovskii 等[49]首次提出采用

镁粉来还原金属氧化物和氧化硼的混合料, 并制备

了 V、Ta 和 Cr 的二硼化物。但镁粉性质活泼, 一旦

到达反应的绝热温度便会急速放热 , 导致局部过

烧。为抑制这种强烈的热效应, 研究人员通常会加

入简单盐介质(如 KCl、NaCl 或 MgCl2 等)作为缓冲

剂。Bao 等[50]以 NaCl、KCl 和 MgCl2 为熔盐介质, 采

用镁热还原法制备 TiB2。最终在 1000 ℃、MgCl2

介质、镁粉摩尔分数过量 20%条件下, 成功获得粒

径在 100~200 nm 范围内的 TiB2 微粒。Won 等[51]使

用 NaF 作为熔盐助剂, 将燃烧法合成温度控制在

1150~1350 ℃, 成功制备了多种单元过渡金属碳化

物, 如 TaC、NbC、ZrC、TiC 等, 每组分的平均粒

径均为 100 nm。 
 

 
图 1  (Ta0.2Nb0.2Ti0.2W0.2Mo0.2)B2 纳米花的 SEM-EDS 分析[46] 

Fig. 1  SEM-EDS analysis of (Ta0.2Nb0.2Ti0.2W0.2Mo0.2)B2 nanoflowers[46] 
(a) Low magnification SEM image; (b) High magnification SEM image; (c) EDS element distributions 
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图 2  碳热还原法合成的(Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)C 的 SEM-EDS 分析[47] 

Fig. 2  SEM-EDS analysis of (Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)C synthesized by carbon thermal reduction method[47] 
(a) SEM image; (b) High magnification SEM image of the rectangular area in (a); (c) High magnification SEM image of (b); (d) EDS element distributions 

 

随着高熵陶瓷概念的提出, 熔盐辅助燃烧合成

法被迅速用于其制备。Ye等[52]以MgCl2为熔盐介质, 

过渡金属氧化物为原料, 加入摩尔分数过量 80%的

镁粉和过量 200%的 B2O3 粉, 在 1100 ℃下成功合

成 (Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)B2 、

(Hf0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)B2 等多种高熵二硼化物纳米

粉体。其中, (Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)B2 的平均粉体粒

径为 28~56 nm, 粉体颗粒呈单一的六方二硼化物结

构 , 并且在纳米尺度上不存在任何元素偏析或富

集。Chu 等[53]使用质量比为 4 : 1 的钛粉和碳粉作为

引燃剂, NaF 作为熔盐介质, 镁粉作为还原剂, 多种

过渡金属氧化物和碳粉为原料, 合成了平均粒径为

19 nm 的高纯(Ta0.25Nb0.25Zr0.25Ti0.25)C 粉体, 其粒径

显著小于其他碳化物粉体。 

熔盐辅助燃烧合成法的最大优势在于能稳定制

备纳米级过渡金属二硼化物碳化物粉体, 且制备的

粉体分散性良好、成分均匀、表面能高, 可能赋予

粉体材料新的潜在性能。然而, 达到绝热温度后的

剧烈放热对大规模生产设备要求比较严苛, 且反应

所需的盐介质以及清洗产物所消耗的大量酸液对环

境并不友好。 

1.4  聚合物前驱体转换法 

聚合物前驱体转化法将过渡族金属盐(如金属

醇盐和氯盐等)与含硼、碳和氮的有机物及其他有机

溶剂混合搅拌 , 得到过渡金属碳化物的前驱体溶

液。随后通过聚合反应得到过渡金属碳化物前驱体, 

最终经过高温热处理使前驱体发生分解反应, 从而

获得过渡金属二硼化物、碳化物和氮化物粉体。该

方法的优势之一是在前驱体的聚合过程中, 各类金

属元素能在原子或分子尺度上充分混合, 有利于提

高产物的均匀性。此方法一般所需反应温度较低, 

对设备要求不高, 仪器简单, 但工序相对更复杂。聚

合物前驱体转换法比其他传统方法起步较晚, 最早

的报道出现在 20 世纪 90 年代初。Ting 等[54]采用聚

合烷氧基钛和二乙酸氧烯制备了 ZrC 的聚合物前驱

体, 经过 1500 ℃煅烧, 获得了单相 ZrC。Sham等[55]

采用该方法, 以正丙醇锆作为锆源, 乙二醇和 1,4-

苯二醇作为碳源, 在 1200 ℃热处理 6 h 后获得了

ZrC 粉体。随后, 过渡金属氮化物和二硼化物相应

的前驱体转换法也被开发出来。Weil 等[56]采用过渡

金属氯盐作为金属源, 将其溶解到乙腈中, 随后向

溶液中加入乙醇胺进行螯合反应, 快速搅拌并加入

去离子水进行水解, 将所得产物干燥破碎即为氮化

物前驱体。该前驱体粉末在氨气气氛下加热到

725~850 ℃, 即可获得 TaN、ZrN、TiN 和 NbN 微

米级粉体。Yang 等[57]以正丙醇锆为锆源, 硼酸为硼

源, 将葡萄糖和硼酸溶解于乙醇中, 正丙醇锆溶解

于乙酸中, 两种溶液混合搅拌形成凝胶。干燥后得

到前驱体, 并在 1000 ℃的保护气氛下煅烧 2 h, 再

于1550 ℃还原2 h, 最终得到直径800 nm的六棱柱

形 ZrB2 粉体。Wang 等[58]采用相似的工艺, 以金属

氯盐和硼酸为原料, 山梨糖醇和乙酸为有机溶剂, 

制备出直径为 200 nm 的超细球形 HfB2 粉体。 

通过此类方法还可制备各类多组元、高熵过渡

金属二硼化物和碳化物。例如, Liu 等[59]通过对三种

过渡金属氯化物的醇解和缩聚 ,  制备了三元

(Nb1/3Zr1/3Ta1/3)C 的前驱体, 随后在 2200 ℃热处理

后获得了平均粒径为 250 nm 的(Nb1/3Zr1/3Ta1/3)C 粉

体。研究发现, 煅烧后仅留下了 C=C 键, 前驱体已经

完全陶瓷化, 残余碳含量较低。此后, 该方法被迅速

应用到高熵碳化物的制备。Du 等[60]将四种过渡金属氯

化物与乙酰甲烷溶解于乙醇中(图 3), 经过 200 ℃聚 
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图 3  前驱体法合成高熵碳化物陶瓷粉体示意图[60] 

Fig. 3  Schematic diagram of synthesis process of polymer-derived high entropy carbide powder[60] 

 
合反应和 2000 ℃高温热处理 1 h 后, 成功制备出平

均粒径为 800 nm 的超细(Hf0.25Nb0.25Zr0.25Ti0.25)C 粉

体。Sun 等[61]则以多种金属乙酰丙酮醇盐和乙酰丙酮

稀土为原料, 制备了含稀土的碳化物前驱体, 并在

1800 ℃处理 2 h 后得到(Ti1/6Zr1/6Hf1/6Ta1/6La1/6Y1/6)C、

(Ti1/7Zr1/7Hf1/7Ta1/7Nb1/7La1/7Y1/7)C 等新型稀土高熵

碳化物。 

1.5  超快热冲击合成法 

超快热冲击合成法利用强焦耳热装置对原料进

行超快速加热, 从而极大地缩短反应时间。该方法

几乎适用于所有能制备高熵二硼化物和碳化物粉体

的固相反应法。Taibi 等[62]基于碳/硼热还原法, 使用

超快热冲击装置仅在 7 s 内便加热到 1500 ℃(反应

全程仅 40 s), 有效避免了晶粒的过度长大, 成功制

备了粒径为 400~600 nm 的 ZrB2 和 HfB2 粉体。此外, 

对于高熵二硼化物, 超快热冲击能提供足够的驱动

力促进单一高熵相的形成, 同时减少挥发性原料的

损失[63]。例如, Tang 等[64]基于硼热还原法, 通过自

制的超快热冲击合成设备, 成功制备出元素均匀分

布的 1~9 元过渡金属二硼化物, 具体包括 HfB2、

(Hf1/2Zr1/2)B2 (2TMB)、(Hf1/3Zr1/3Ta1/3)B2 (3TMB)、

(Hf1/4Zr1/4Ta1/4Nb1/4)B2 (4HEB) 、

(Ta1/5Nb1/5Ti1/5Zr1/5Hf1/5)B2 (5HEB) 、

(Ta1/6Nb1/6Ti1/6Zr1/6Hf1/6Cr1/6)B2 (6HEB) 、

(Ta1/7Nb1/7Ti1/7Zr1/7Hf1/7Cr1/7Mo1/7)B2 (7HEB) 、

(Ta1/8Nb1/8Ti1/8Zr1/8Hf1/8Cr1/8Mo1/8V1/8)B2 (8HEB) 和

(Ta1/9Nb1/9Ti1/9Zr1/9Hf1/9Cr1/9Mo1/9V1/9W1/9)B2 (9HEB), 

并系统研究了不同金属元素对高熵二硼化物抗氧化

性能的影响。通过计算对比不同过渡金属二硼化物

的初始氧化温度、氧化放热峰温度和氧化速率等关

键性参数, 发现 Zr、Ta、Nb、Cr 和 W 能显著提升

二硼化物的抗氧化性能, 而引入 Ti、Mo 和 V 则不

利于其抗氧化性能。但需要注意的是 , 在高熵

UHTC 体系中引入过多低熔点元素(如 Cr、V 和 Mo)

可能会降低材料熔点 , 如 6 元高熵硼化 物

(Ti1/6V1/6Ta1/6Cr1/6Mo1/6W1/6)B2 和 9 元高熵硼化物

(Ta1/9Nb1/9Zr1/9Ti1/9Hf1/9Cr1/9Mo1/9V1/9W1/9)B2 的熔点

分别约为 2500[65]和 2000 ℃[66], 这不利于其在超过

3000 ℃的环境中服役。 

同样, 对于组元复杂、组分空间巨大的高熵碳

化物, 超快热冲击法所具有的快速超高温特性提供

了更高的反应温度, 为固溶反应提供了更强的驱动

力。同时, 超短的合成周期使得该工艺特别适用于

高通量合成。Meng 等[67]采用超快速高温合成技术, 

基于碳热还原反应, 高通量制备了 91种高熵碳化物,

并建立了单相高熵碳化物的形成能力判据。研究表

明, 单相高熵固溶体的形成主要受 8 个描述符的共

同影响, 包括晶胞体积差异、平均晶胞体积、价电

子浓度差异、平均鲍林电负性、鲍林电负性差异、

艾伦电负性差异、平均泊松比以及泊松比差异。其

中, 晶胞体积差异在 8 个描述符中最为重要, 即高

熵碳化物晶胞体积差异越小, 越容易形成单一相。

此外, Wen 等[68]利用超快速合成装置实现了 3000 ℃

超高温合成, 并在 2250~2650 ℃成功制备了 4~9 元

高熵超高温陶瓷粉体 , 如 (Ta1/4Nb1/4Zr1/4Ti1/4)C 和

(Ta1/5Nb1/5Zr1/5Ti1/5Hf1/5)C。整个合成周期不到 30 s, 

显著提高了粉体的合成效率。综上所述, 超快热冲

击合成法能够高通量快速制备各类组分复杂的高熵

陶瓷, 充分发挥高熵陶瓷的巨大组分空间优势, 但

此方法的升温速率极快, 对于大批次生产设备的瞬时

能耗要求较高, 工业化和产业化尚存在一定局限性。 

2  超高温结构陶瓷 

UHTC 粉体合成技术的突破性发展显著拓展了

该材料组分设计与微结构优化的调控维度。目前, 

UHTC 材料的研究主要集中于化学组成优化、致密

化工艺改进、力学性能强化和热稳定性提升等方面。

特别是高熵化策略的系统性研究结合多尺度结构调

控技术的发展, 预期将显著提升 UHTC 的性能, 为
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应对极端服役环境挑战提供新的解决方案。本节将

详细介绍 UHTC 体系、制备方法以及新型结构。 

2.1  传统超高温陶瓷体系 

为满足极端环境下长时间应用需求, UHTC 需

具有较高的熔点和良好的抗氧化性能。典型的 UHTC

体系包括以 Zr、Hf、Ta、Nb、W 等过渡金属为基础

的硼化物、碳化物、氮化物以及其他高熔点化合物, 

表 1 是其中部分典型 UHTC 的物性数据[69-72]。 

2.1.1  碳化物超高温陶瓷 

碳化物 UHTC 因高强度、高硬度、高熔点及良

好的化学稳定性, 成为 UHTC 结构材料的研究重

点。目前, 常见的碳化物 UHTC 包括 HfC、ZrC、

TaC 等, 其研究集中于烧结行为、力学性能优化和

抗氧化性能改善等方面[73]。 

碳化锆(ZrC)凭借其高熔点(3520 ℃)、高硬度

(20 GPa)以及低理论密度(6.74 g/cm3), 在极端环境

材料体系中展现出显著竞争力。与碳化铪(HfC)相比, 

ZrC 原料成本优势进一步增强了其工程应用潜力。

然而, 由于共价键强度高和自扩散系数低, ZrC 的烧

结性能差、断裂韧性偏低, 这限制了其广泛应用。

此外, 纯 ZrC 相的抗氧化性能较差, 在 800 ℃氧化

环境下便开始氧化形成多孔 ZrO2层, 无法有效阻止

氧气向陶瓷内部扩散, 难以满足高温有氧环境下的

应用需求。因此, 研究人员通常引入 SiC、MoSi2、

ZrB2、ZrO2 等第二相作为添加剂, 以提升 ZrC 的烧

结性能和抗氧化性能, 同时有效抑制晶粒长大并优

化材料的强度与韧性[74-75]。Feng 等[76]制备了不同

SiC 添加量的 ZrC-SiC 陶瓷。与纯相 ZrC 相比, 添

加 30%体积分数 SiC 的 ZrC-SiC 陶瓷的抗弯强度由

(308±11) MPa 提升至 (576±49) MPa, 断裂韧性由

(2.3±0.2) MPa·m1/2 提升至(3.0±0.1) MPa·m1/2。 

HfC 陶瓷因其高熔点、高硬度以及较低的线膨

胀系数而适用于高温环境, 但其抗氧化性能较差, 

限制了大规模应用。有研究表明, HfC 在 400 ℃下

即被氧化为 HfO2, 并形成疏松多孔的氧化层, 无法

有效阻隔氧气, 只有在更高温度下, 氧化层才能致

密化并阻止内部氧化[77]。研究人员常采用 SiC 为添

加剂制备 HfC-SiC 陶瓷, 以改善其烧结性能和抗氧

化性能[78]。但在 400~1000 ℃的氧化环境中, SiC 无

法有效保护 HfC 相。为改善 HfC-SiC 陶瓷的抗氧化

性能, Wen 等[79]引入不同比例的 Ta, 显著降低了陶

瓷的氧化速率。在氧化过程中, 含 Ta 陶瓷形成由

HfO2、Ta2O5 和 Hf6Ta2O17 组成的氧化层。该氧化层

能够迅速致密化并有效阻止氧气向陶瓷内部进一步

渗透, 从而显著提升抗氧化性能。 

2.1.2  硼化物超高温陶瓷 

与碳化物和氮化物相比, 硼化物 UHTC 在抗氧

化性能方面表现更为优异。过渡金属二硼化物不

仅具备较高的热导率 , 还展现出优异的机械性

能。目前, 关于硼化物 UHTC 的研究主要集中在

烧结行为、致密化工艺、增韧和抗氧化性能提升

等方面。常见的硼化物 UHTC 包括 ZrB2、HfB2

和 TaB2, 其中, ZrB2 和 HfB2 因其极高的熔点而成

为研究热点[80-81]。 

 
表 1  典型 UHTC 的物性数据[69-72] 

Table 1  Physical properties of typical UHTC[69-72] 

UHTC 
Density/ 
(g·cm–3) 

Melting point/
℃ 

Hardness/ 
GPa 

Coefficient of linear  
expansion/(×10–6, K–1) 

Thermal conductivity/ 
(W·m–1·K–1) 

HfC 12.76 3958 26 6.6 30 (800 ℃) 

ZrC 6.56 3400 27 5.2 20 (RT) 

TiC 4.94 3100 30 7.7 21 (RT) 

TaC 14.5 3768 18.2 6.3 22 (RT) 

HfB2 11.19 3380 21.2–28.4 7.6 70 (800 ℃) 

ZrB2 6.1 3245 28 8.3 23–25 (RT) 

TiB2 4.52 3225 33 8.6 25 (RT) 

TaB2 12.54 3040 25 8.4 36.2 (2027 ℃) 

HfN 13.8 3305 17.8 6.9 21.6 (RT) 

ZrN 7.09 2960 18.6 7.86 20.9 (RT) 

TiN 5.4 2950 19.6 9.4 29.1 (RT) 

TaN 13.7 3090 30.6 3.2 8.3 (RT) 

RT: room temperature 
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硼化物 UHTC 因其强共价键和较低的自扩散

率 , 通常需要在高温高压下才能实现有效的烧结

致密化。早期研究发现, 纯硼化物 UHTC 需要在

2000 ℃以上、20~30 MPa 的高温高压条件下才能

实现致密化[80]。Bai 等[82]使用 Hf、B4C 和 Mo 粉末

为原料, 通过放电等离子烧结技术制备了 HfB2-HfC

和 HfB2-HfC-MoB 复合材料, 并详细研究了其致密

化机制、显微结构演变、力学性能及抗氧化性能。

结果显示, 烧结过程中原料发生了完全化学反应, 

形成了新的二元 HfB2-HfC 和三元 HfB2-HfC-MoB

化合物。掺杂 Mo 元素可有效抑制陶瓷基体内部缺

陷的形成, 并降低其密度, 在轻量化陶瓷开发中展

现出独特的技术优势。 

1100 ℃下, 硼化物陶瓷的氧化层主要由玻璃

相 B2O3 和难熔金属氧化物骨架组成。玻璃相 B2O3

填充在难熔金属氧化物骨架内部, 氧化层表面覆盖

一层流动性较好的玻璃相 B2O3, 有效阻止氧元素向

陶瓷内部进一步扩散。凭借这种结构 , 硼化物

UHTC 在 1000 ℃以下展现出优于碳化物 UHTC 的

抗氧化性能。然而, 随着温度升高至约 2000 ℃, 玻

璃相 B2O3 大量蒸发而失效, ZrB2 和 HfB2 陶瓷的氧

化反应进一步加剧, 导致其高温抗氧化能力较差[11]。

提升硼化物陶瓷的抗氧化性能成为其在极端环境下

应用的关键。Zhang 等[83]利用密度泛函理论(DFT)

计算, 研究了过渡金属(TM)对 ZrB2 抗氧化性能的

影响机制, 并通过无压烧结制备了(Zr, TM)B2 单相

固溶体陶瓷, 以验证 DFT 计算的准确性。结果显示, 

Hf 原子能够有效抑制氧原子在表面的扩散和向内

迁移, 而 W 和 Mo 原子对抗氧化性能的影响并不显

著。在 1773 K 下氧化 8 h 后, (Zr, Hf)B2 样品表现出

最佳的抗氧化性能, 其质量增加率仅为 11.34%, 低

于其他样品, 进一步验证了 Hf 掺杂能够有效提升

ZrB2 的抗氧化性能(图 4)。 

2.1.3  氮化物超高温陶瓷和碳氮化物超高温陶瓷 

过渡金属氮化物结合了离子键、共价键和金属

键的特点, 既继承了过渡金属优异的导电导热性能, 

又具备高熔点、高硬度和耐腐蚀等共价化合物的特

性。常见的氮化物 UHTC 包括 ZrN、HfN 和 TaN 等。

与硼化物和碳化物陶瓷相比, 氮化物 UHTC 的抗氧

化性能研究相对较少[8, 11, 84]。将氮原子引入碳化物

内部可以进一步改善碳化物陶瓷的抗氧化性能及其

他性能。研究表明, 在碳化物的阴离子亚晶格引入

氮原子可以提升其熔点、热稳定性、强度和硬度。

这种现象可能与金属组分 d 轨道电子和 C/N 元素之

间的 s、p 轨道电子形成的强杂化键相关, 且存在的

C≡N 键也是促成因素 [85] 。 Peng 等 [86] 研究了

HfC0.76N0.24 的抗烧蚀性能。结果表明, HfC0.76N0.24

在 3273 K 下的烧蚀损失率仅为传统 HfC 陶瓷的

1/10。这归因于引入的氮原子改变了中心金属周围

的原子构型并形成了更加牢固的杂化键, 从而提高

了陶瓷的熔点; 同时, 氧化能垒升高(ΔE= 2.23 eV)

进一步增强了陶瓷的抗氧化性。此外, 烧蚀后陶瓷

表面形成了低氧渗透性的保护层, 有效阻止了陶瓷

内部进一步氧化。 

 

 
 

图 4  氧化过程中(Zr, Hf)B2 保护机制的示意图[83] 

Fig. 4  Schematic diagram of the protection mechanism of (Zr, Hf)B2 during oxidation process[83] 
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2.2  高熵超高温陶瓷体系 

2.2.1  碳化物高熵陶瓷 

传统碳化物陶瓷材料体系因其组元单一, 逐渐

难以满足日益严苛的服役环境需求, 因此亟需设计

和开发新型多主元碳化物陶瓷材料。近年来, 高熵

设计理念逐渐被引入碳化物陶瓷材料领域, 丰富了

这一材料体系。高熵碳化物以其优异的综合性能, 

如耐高温、耐腐蚀、高硬度和抗氧化性能, 在高超声

速飞行器等极端环境中展现出巨大的应用潜力[87]。

Deng 等[88]利用高熵碳化物粉末和金属钴作为硬质

相和黏结剂 , 通过放电等离子烧结技术制备了

(ZrHfTaNb)C-10Co 高熵陶瓷, 并研究了 Mo 和 Ti 作

为添加剂对陶瓷性能的影响。研究表明, 加入 Mo

改善了陶瓷相与 Co 黏结剂之间的润湿性, 提高了

陶瓷的致密性。随着 Ti 和 Mo 的加入, 陶瓷的晶粒

尺寸减小, 微观结构更加均匀。在高熵效应和固溶

强化作用下, (ZrHfTaNbTiMo)C-10Co 陶瓷的力学性

能显著提升, 其硬度达到 20.37 GPa, 断裂韧性达到

8.59 MPa·m1/2。 

2.2.2  硼化物高熵陶瓷 

高熵硼化物陶瓷的研究主要集中在 IVB 和 VB

族过渡金属的二硼化物体系, 这类材料具有极高的

熔点、硬度、强度、热稳定性和导电性, 因此在装

甲材料、航空材料和切割刀具等领域具有极大的应

用潜力。高熵理论为新型硼化物陶瓷设计提供了更

大的灵活性, 通过多种组分设计可以形成多主元固

溶体, 显著扩展了 UHTC 的种类, 并能更精准地调

控其性能。提升硼化物高熵陶瓷的抗氧化性能是其

在极端环境中有效应用的关键[89]。Guo 等[90]研究了

(Zr0.2Hf0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)B2 高熵硼化物(HEB)陶瓷及

其含 20%体积分数 SiC 的复相陶瓷(HEB-20SiC)的

氧化行为。研究发现 , 由于存在 SiO2 保护层 , 

HEB-20SiC 的氧化速率显著降低, 氧化活化能增加, 

展现出比纯 HEB 更优异的抗氧化性能。在 1400 ℃

氧化后, 材料表面形成致密的 SiO2 保护层, 有效阻

止了 O 原子向材料内部扩散。 

2.2.3  氮化物和碳氮化物高熵陶瓷 

近年来, 研究人员将多主元高熵设计理念应用

于氮化物, 通过替换传统氮化物中的金属阳离子, 

引入多种金属元素, 显著提高了其构型熵。目前, 制

备的高熵氮化物多呈岩盐结构, 展现出高硬度、高

耐磨性、优异的抗氧化性能和热稳定性, 有望在高

速切削工具的耐磨涂层和燃气涡轮机压缩机叶片的

耐腐蚀涂层等领域得到广泛应用, 从而突破传统氮

化物在高温和腐蚀环境中的应用瓶颈[91]。Liu 等[92]

通过软机械化学辅助的氮化物(如 Si3N4)热还原, 成

功合成了(HfZrTiNbTa)N 高熵陶瓷粉体(图 5)。结果

显示, 在 1700 ℃下, HfO2、ZrO2、TiO2、Nb2O5 和

Ta2O5 等金属氧化物均可通过 Si3N4 转化为相应的金

属氮化物。将原料混合物球磨 10 h 后于 1800 ℃烧结, 

成功获得(HfZrTiNbTa)N 氮化物高熵陶瓷粉体。通

过放电等离子烧结得到块体高熵氮化物陶瓷, 其相

对密度为(94.31±0.76)%, 维氏硬度为(21.00±0.94) GPa, 

断裂韧性为(3.18±0.16) MPa·m1/2。 

高熵碳氮化物陶瓷是近年来发展起来的一种兼

具多阳离子和阴离子结构以及高构型熵的新型陶瓷

材料。研究表明, 热力学上构型熵增加有利于形成

单相固溶体结构 , 且更高的构型熵与更优越的机

械、物理和化学性能密切相关, 尤其是热力学稳定

性[93]。Peng 等[94]使用 10 种过渡金属碳化物和氮化

物陶瓷粉体为原材料, 通过高能球磨和放电等离子

烧结制备了 (Ta0.2Hf0.2Zr0.2Ti0.2Nb0.2)C0.8N0.2(HECN)

高熵陶瓷, 并在 2500 K 下验证了其烧蚀性能。结果

表明, 引入氮原子使陶瓷的质量烧蚀率和线烧蚀率

分别降低了(57±1)%和(72±1)%, 达到 14.7 mg/s 和

6.54 μm/s。在烧蚀中心, HECN 形成了致密的氧化物

保护层, 有效阻止了氧元素向陶瓷内部渗透, 表明

引入 N 原子显著提升了陶瓷的抗烧蚀性能。 

2.3  超高温陶瓷的致密化 

UHTC 的致密化过程受多种因素的影响, 包括

原料粉体的特性、烧结方法、烧结参数和烧结助剂

等。其中, 原料粉体的特性起着至关重要的作用。

一般而言, 粉体粒径越小、纯度越高, 越有利于材料

的致密化。然而, 在烧结过程中, UHTC 颗粒表面的

氧化物可能会阻碍致密化进程。这是由于氧化物杂

质为原子扩散提供了快速通道, 使颗粒在致密化完

成前迅速粗化。因此, 为了获得高致密度的 UHTC

块体, 应选择氧化物杂质含量较低的原料粉体。以

HfB2、HfC、ZrC、ZrB2 为代表的碳化物、硼化物

UHTC 都具有较强的共价键和较低的自扩散速率, 

采用传统烧结方法难以实现致密化, 通常需要添加

烧结助剂并采用特殊的烧结工艺, 如热压烧结、放

电等离子烧结、闪速烧结和反应烧结等[95-96]。 

2.3.1  热压烧结 

热压烧结(Hot Pressing, HP)是一种在烧结过程

中同时对粉体施加压力并进行加热保温的技术, 也

是最早应用于 UHTC 致密化的技术之一。由于碳化

物和硼化物等 UHTC 具有强共价键和低自扩散速率,

通常需要施加较高的温度和压力才能实现粉体的致

密化。HP 的缺点在于保温时间较长, 且易受到粉体 
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图 5  氮化物热还原合成机理示意图[92] 

Fig. 5  Schematic diagram of synthesis mechanism of nitride thermal reduction[92] 
(a) Formation of HfN from HfO2 and Si3N4; (b) Mechanism of mutual solid solutions among metal nitrides 

 

粒径和纯度的显著影响。在烧结过程中, 长时间的

保温容易导致块体陶瓷晶粒长大并产生裂纹, 从而

降低陶瓷强度。因此, 通常需要添加烧结助剂来降

低烧结温度或抑制晶粒长大[11, 95]。Gao 等[97]采用

HP 制备了 TiC0.7N0.3-HfC 复相陶瓷, 并研究了不同

金属添加剂(Ni、Co、Ni-Co 和 Ni-Mo)、烧结温度和

保温时间对 TiC0.7N0.3-HfC 陶瓷显微组织和力学性

能的影响。结果表明, 使用 Ni-Mo 作为烧结助剂时, 

TiC0.7N0.3-HfC-Ni-Mo 陶瓷的晶粒明显小于其他三

种陶瓷。随着烧结温度从 1450 ℃升高到 1650 ℃, 

晶粒逐渐长大, 维氏硬度和抗弯强度逐渐降低, 断

裂韧性先增加后降低。随着保温时间从 15 min 延

长到 60 min, 晶粒逐渐生长, 维氏硬度、抗弯强度

和断裂韧性呈现先增加后降低的趋势。在 1450 ℃

下烧结 30 min 的 TiC0.7N0.3-HfC-Ni-Mo 陶瓷表现出

更 好 的 综 合 力 学 性 能 , 其 抗 弯 强 度 为

(1346.41±31) MPa, 断裂韧性为(8.46±0.23) MPa·m1/2, 

维氏硬度为(22.91±0.22) GPa。 

HP 的缺点在于烧结设备成本较高、操作复杂, 

且仅适用于制备形状较为简单的部件。此外, 由于

该过程涉及高温高压条件, 模具寿命较短, 制备过

程中的能耗较大。 
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2.3.2  放电等离子烧结 

放电等离子烧结(Spark Plasma Sintering, SPS)

是一种快速高效的粉体材料烧结技术, 通过在烧结

过程中施加瞬时高脉冲电流和机械压力, 实现快速

升温而使材料致密化。SPS 的基本原理是将粉体材

料置于石墨模具中, 利用脉冲直流电通过模具和样

品产生焦耳热, 同时在短时间内施加高温和高压。

电流在粉末颗粒之间形成微小的电弧放电, 产生放

电等离子体, 促进粉末颗粒表面清洁, 增强原子扩

散, 从而加速颗粒间的烧结和材料致密化过程。由

于烧结时间短、温度较低, SPS 能有效抑制晶粒长

大, 保持细晶粒结构, 从而提高材料的致密度和均

匀性[98-99]。Sun等[100]以HfO2、B4C和炭黑为原料, 通

过一步反应成功合成了无明显杂质的亚微米

HfB2-HfC 混合陶瓷粉体, 并借助 SPS 在 2100 ℃、

60 MPa 条件下烧结 15 min, 制备了维氏硬度

((25.98±0.59) GPa)和断裂韧性((3.78±0.27) MPa·m1/2)

优异的 HfB2-HfC 陶瓷。 

SPS 的主要缺点在于设备成本高, 且烧结速度

极快, 易导致微观结构不均匀。此外, 放电过程中可

能引入杂质, 影响材料的纯度和性能。SPS 涉及多

个参数, 如脉冲电流、电压、压力、温度和保温时

间 , 各参数间相互作用复杂 , 显著影响烧结结果 , 

因此需要精准的工艺控制和参数优化, 在实际操作

中较为困难。 

2.3.3  闪速烧结 

闪速烧结(Flash Sintering, FS)是一种新兴的快

速烧结技术, 通过在陶瓷或其他材料上施加电场或

电流来大幅降低烧结温度并缩短烧结时间, 从而实

现材料的快速致密化。在特定的电场或电流条件下, 

当材料加热到一定温度 (通常是传统烧结温度的

50%~70%)时, 施加直流电场或引入电流会引起材

料电阻突然下降, 产生“闪烧”现象, 材料温度迅速

上升, 烧结可以在几秒或几分钟内完成。FS 显著降

低了实现材料致密化所需的烧结温度, 对于保持材

料的微观结构具有重要意义。由于过程极快, 材料

内部的颗粒能够保持细晶粒结构, 从而提高材料的

力学性能[101-102]。Foroughi 等[103]通过在室温下施加

超过 10 MPa 的压力和恒定直流电场对单相二硼化

钽铪固溶体粉末(Ta0.5Hf0.5B2)进行了 FS。研究表明, 

随着极限电流密度从 11.4 A/mm2增加到 13.9 A/mm2, 

样品的微观结构发生了显著变化。陶瓷内部相互连

接的孔隙逐渐消失并变得更加孤立, 晶粒几乎没有

生长, 样品的维氏硬度从 4.5 GPa 增加到 22.6 GPa。

然而, 85%的相对密度及持续存在的孔隙表明材料

的致密化仍处于烧结的中间阶段。未来的研究重点

将放在调控陶瓷粉体解聚、优化保温材料以及增加

电流密度(>14 A/mm2)等方面, 以进一步提高高导

电性 UHTC 的 FS 致密度。 

FS 的缺点和挑战在于烧结过程比较复杂, 温

度、时间、电流强度等因素的微小变化都可能显著

影响烧结效果。此外, FS 需要专用设备, 包括能够

施加高电场的电源和温控精确的高温炉, 这些设备

相对昂贵且维护复杂, 工艺控制要求也较高。此外, 

FS 的电场分布对样品的尺寸和形状有特定要求。大

尺寸或复杂形状的样品可能因电场分布不均而发

生烧结不均匀的情况 , 出现过烧或未完全烧结的

区域。未来的研究方向包括改进工艺控制、拓宽适

用材料范围及优化设备设计等, 以充分发挥 FS 的

潜力。 

2.3.4  反应烧结 

反应烧结(Reaction Sintering, RS)是一种通过化

学反应合成并致密化粉末材料的烧结工艺。该工艺

通过粉末混合物或预成形坯体的化学反应生成新相

或化合物, 并通过烧结过程使材料致密化, 通常用

于生产难以直接烧结的陶瓷或复合材料。在预定温

度下, 粉末之间的化学反应会生成新的化合物, 并

伴随着体积膨胀或收缩、热释放或吸收, 促使材料

逐渐致密化。由于 RS 过程中生成的化合物往往具

有良好的黏结特性, 最终获得的材料通常具有优异

的机械性能(如硬度和强度)、耐磨性和耐腐蚀性, 适

用于高温、磨损和腐蚀等苛刻环境[104]。Nam 等[105]

使用碳化钨(WC)和氧化锆(ZrO2)粉末作为前驱体材

料, 通过原位 RS 制备的 W-ZrC 陶瓷表现出良好的

致密化和颗粒间结合。该方法简化了制备过程并降

低了加工成本, 获得的复合材料还表现出高硬度和

高热导率(最高为 36.4 W·m–1·K–1), 适用于高温应用。 

RS 的缺点在于材料烧结周期较长, 通常需要

较长的保温时间以确保反应完全, 这可能影响生产

效率。由于需要精确控制多个反应阶段, 工艺操作

复杂性增加。此外, 一些RS过程会产生气体副产物, 

若不能及时排出, 可能在材料内部形成孔隙, 降低

材料的致密度和力学性能。同时, 气体释放可能引

起材料内部应力集中, 增加裂纹形成的风险。未来

研究应集中在改进工艺控制、优化材料系统和扩大

适用材料范围等方面, 以充分发挥 RS 在陶瓷制备

中的潜力。 

2.3.5  无压烧结 

无压烧结(Pressureless Sintering, PS)是一种不

施加外部压力的粉末冶金工艺, 通过加热将粉末材
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料固结成致密的固体材料。与 HP 不同, PS 仅依赖

于温度和时间的控制来实现材料的致密化, 而非外

部机械压力。在 PS 过程中, 粉末材料首先被压制成

预成型的坯体, 然后在高温下加热, 使粉末颗粒之

间的原子扩散, 逐渐形成致密的固体结构。PS 的优

点包括工艺简单、对设备要求较低, 适用于制备大

尺寸、复杂形状的陶瓷部件[106]。Zhang 等[107]研究

了 PS 条件下(TiZrHfVNbTa)C 高熵碳化物陶瓷的晶

粒生长动力学和致密化机制, 发现在 2300 ℃下形

成了具有岩盐结构的单相碳化物, 但在此温度以下, 

V、Zr 和 Hf 明显聚集。这与 V 元素的扩散速率较

慢及 VC 在 HfC(以及 ZrC)中的溶解性相对较差有

关。随着烧结温度升高, 晶粒生长机制逐渐从表面

扩散转变为体积扩散, 最后转变为晶界扩散。这种

变化归因于晶粒生长活化能的变化。致密化机制主

要由晶格扩散中的质量传输主导 , 活化能为

(839±53) kJ/mol, 固溶体的形成在致密化过程中起

到重要作用。 

PS 的缺点在于材料内部的孔隙难以消除, 特别

是在高熔点材料或难烧结材料中, 这导致材料整体

强度和韧性降低。此外, 该工艺基于高温扩散机制, 

易引发晶粒生长。延长烧结时间, 晶粒粗化不仅导

致力学性能劣化, 还可能诱发显著的各向异性特征。 

2.4  超高温陶瓷结构调控 

传统 HP 工艺在烧结过程中需同时施加高温和

压力, 这限制了最终产品的尺寸和形状。随着高速

飞行器等领域的迅速发展, 对极端环境下热防护材

料的需求日益紧迫, 传统工艺制备的 UHTC 难以完

全满足这些苛刻的要求。近年来 , 研究人员围绕

UHTC 的结构调控开展了广泛研究, 包括 UHTC 纳

米线、陶瓷纤维、气凝胶、多孔陶瓷等新型结构形

式(图 6)[108-111]。这些具有不同结构形态的 UHTC 展

现出独特的力学性能、热物理性能以及抗氧化性能, 

在极端环境应用中表现出巨大的潜力和广阔的应用

前景[13-17]。 

2.4.1  超高温陶瓷纳米线 

陶瓷纳米线是一种直径达到纳米级且长度远超

直径的陶瓷材料。由于其微小尺寸、高比表面积, 以

及独特的力学、电学、热学和光学特性, 陶瓷纳米

线在众多领域中引起了广泛关注[13]。UHTC 纳米线

因其卓越的化学稳定性, 在高温氧化环境和腐蚀性

介质中展现出极高的耐久性。Fu 等[108]研究了一维

HfC 和核壳结构 HfC 纳米线(HfCNWs)/热解碳(PyC)

的合成及其高温稳定性。结果表明, 直径为 200~ 

300 nm 的 HfCNWs 在温度达到 2100 ℃时能够保持 

 
 

图 6  不同 UHTC 结构的 SEM 照片[108-111] 

Fig. 6  SEM images of different UHTCs’ structures[108-111] 
(a) UHTC nanowires[108]; (b) Single UHTC fiber[109]; (c) UHTC 
aerogel[110]; (d) Porous UHTC[111] 

 
其形态和结构的稳定性, 而引入 PyC 显著提升了

HfCNWs 的高温稳定性。HfCNWs 直径增大对稳定性的

贡献大于 PyC 层的厚度, 而 PyC 主要影响 HfCNWs

的形貌稳定性。 

2.4.2  超高温陶瓷纤维 

UHTC 纤维是一种能够在极高温环境下保持稳

定性的先进材料, 通常由碳化物、氮化物或其他耐

高温的陶瓷材料制成, 具有出色的耐热性、耐腐蚀

性和机械强度。目前, UHTC 纤维的研究主要集中在

制备工艺以及提升耐热性能、机械强度和耐腐蚀性, 

同时降低生产成本和提高工艺的可控性。此外, 开

发新的复合材料, 将 UHTC 纤维与其他材料结合形成

综合性更强和功能更多样的材料也是研究热点[112]。

Cheng等[109]通过一锅法合成了具有Hf–N和CH=CH

基团骨架的 HfC 前驱体, 该前驱体在 1500 ℃时具有

46.38%(质量分数)的高陶瓷产率。将该前驱体通过

熔融纺丝、紫外固化、高温裂解处理后, 成功制备

了含 Hf 陶瓷纤维, 纤维直径为 13 μm。该前驱体及

其制备的含 Hf 陶瓷纤维在极端环境下应用的陶瓷

基复合材料展现出广阔的应用前景。 

2.4.3  超高温陶瓷气凝胶 

陶瓷气凝胶是一种由陶瓷材料制成的超轻质、

多孔结构材料 , 具有极低的密度和极高的比表面

积。相比于传统陶瓷材料, 陶瓷气凝胶的密度更低, 

比表面积可达数百至数千平方米每克。凭借其较低

的密度和卓越的热绝缘性能, 陶瓷气凝胶广泛应用

于航天器隔热瓦、火箭喷管等高温隔热结构。尽管

传统气凝胶的力学性能较弱, 但通过优化制备工艺

和改进材料成分, 陶瓷气凝胶的机械强度可得到显

著提升, 从而在承受外力时表现出更好的韧性和稳
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定性 [110]。Wang 等 [113]采用八水合二氯氧化铪

(HfOCl2·8H2O)作为铪源, 间苯二酚-甲醛(RF)作为

碳前驱体, 通过溶胶-凝胶法结合碳热还原反应制

备了 HfC 气凝胶。该气凝胶的比表面积高达

601.02 m2/g, 远高于此前报道的气凝胶。此外, HfC

气 凝 胶 在 1500 ℃ 碳 热 还 原 后 展 现 出 低 至

0.053 W·m–1·K–1 的热导率和高达 6.12 MPa 的抗压

强度, 表明其在航空航天领域的高温热阻和热绝缘

中具有巨大的应用潜力。 

2.4.4  多孔超高温陶瓷 

多孔陶瓷是一种内部含有大量孔隙结构的陶瓷

材料, 兼具陶瓷材料的高硬度、耐高温、耐腐蚀等

优点, 同时因其独特的孔隙结构, 还具备低密度和

高比表面积等特性。这些特质使多孔陶瓷在过滤、

催化、隔热、吸声等多个领域得到了广泛应用。此

外, 孔隙结构还显著降低了热导率, 使多孔陶瓷成

为理想的隔热材料, 适用于高温环境下的热屏障或

隔热衬里[114-115]。Li 等[111]使用金属氯化物和糠醇

(FA)作为前驱体 , 通过自发泡方法制备的多孔

(Ta0.2Nb0.2Ti0.2Zr0.2Hf0.2)C 高熵陶瓷具有分级的多孔

结构(图 7), 包括 1~10 μm 的微米级孔隙和 9~12 nm

的纳米级孔隙。由于独特的分级结构, 该陶瓷具有

优异的抗压强度((28.1±2) MPa)和极低的室温热导

率(0.046 W·m–1·K–1)。 

2.4.5  多级超高温陶瓷 

多级陶瓷是一种具有多层次、多尺度结构的先

进陶瓷体系 , 通过不同尺度的设计和优化形成多

孔、多相或复合的微观架构, 实现性能协同强化。

这种结构赋予了多级陶瓷低密度、高比表面积、良

好的强度和韧性 , 以及优异的热稳定性和化学稳

定性。这些特质使其在轻量化材料、催化剂载体、

热绝缘材料和高性能电极等领域中得到广泛应用。

Wen 等[116]通过构建亚微米孔隙结构、建立晶粒间

强界面结合以及引入 9 元阳离子诱导晶格畸变, 制

备了具有多尺度结构设计的多孔高熵二硼化物陶瓷

(图 8)。该材料在常温下表现出 337 MPa 的抗压强

度及 0.76 W·m–1·K–1的热导率, 在 2000 ℃的极端高温

环境下抗压强度达到 690 MPa。Qiu 等[117]制备了具有

多级微结构特征的B4C-(Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2Ti0.2)B2复合

陶瓷, 其中核壳结构的(Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2Ti0.2)B2 形

成片状聚集体并均匀分布在 B4C 基体中。该材料表

现出优异的断裂韧性((4.70±0.08) MPa·m1/2)与抗弯

强度((633±25) MPa)。 

3  超高温陶瓷基复合材料 

UHTCMCs结合了UHTC抗氧化/烧蚀的优良特

性和陶瓷基复合材料强韧化的结构特征, 有效克服 
 
 

 
 

图 7  多孔高熵陶瓷的孔形成过程示意图[111] 

Fig. 7  Schematic diagram of pore formation process in porous high entropy ceramics[111] 
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图 8  高熵多孔陶瓷多尺度设计示意图[116] 

Fig. 8  Schematic diagram of the multiscale design for porous high entropy ceramics[116] 
(a) Uniform mixture of the original powders; (b) Formation of solid solution using the ultrafast high-temperature synthesis (UHTS)  

apparatus; (c) Formation of single-phase samples using the UHTS apparatus; (d-f) Multiscale design involving features of  
(d) ultrafine pore, (e) high-quality interface, and (f) lattice distortion 

 

了 UHTC 的固有脆性和较差的抗热震性能, 展示出

优异的耐高温、抗烧蚀、性能可设计等特性。本节

将介绍 UHTCMCs 的制备方法、抗氧化/烧蚀性能及

机理。 

3.1  超高温陶瓷基复合材料的制备技术 

3.1.1  前驱体浸渍裂解 

前 驱 体 浸 渍 裂 解 (Precursor Infiltration and 

Pyrolysis, PIP)是一种基于聚合物转化陶瓷(Polymer 

Derived Ceramic, PDC)的技术。在制备过程中, 纤维

预制体首先通过低黏度的液态前驱体进行浸渍渗透, 

随后经高温裂解使前驱体转化为陶瓷基体。该浸渍-

裂解过程需要重复进行, 直至达到所需陶瓷基体量

或复合材料不再发生明显增重。常用的陶瓷前驱体

包括用来制备 SiC、SiCN(O)和 SiOC 基复合材料的

聚碳硅烷(Polycarbosilane, PCS)、聚硅氮烷和聚硅氧

烷等。近年来 , 随着应用需求的不断增加 , 新型

UHTC 前驱体如 ZrC[118]、ZrB2
[119]、HfC/HfN[120]等

的开发, 进一步拓宽了PIP工艺的应用范围[121]。Zou

等 [122] 通 过 PIP 法 制 备 了 综 合 性 能 优 异 的

Cf/Ta4HfC5-SiC 复合材料, 气孔率为 10.62%, 抗弯

强度和断裂韧性分别为 339 MPa 和 11.56 MPa·m1/2。

PIP 的加工温度低于其他技术, 能够避免纤维损伤, 

且制造构件几近成型, 可以减少后续加工过程。同

时能够通过设计前驱体分子和调控裂解温度来调节

基体微观结构。但 PIP 制备过程中会释放气体, 导

致最终制备的材料气孔率较高, 且受限于陶瓷前驱

体产率等, 制备周期相对较长。 

3.1.2  化学气相渗透/沉积 

化学气相渗透/沉积(Chemical Vapor Infiltration/ 

Deposition, CVI/CVD)是一种基于反应气体在高温

环境中扩散至纤维预制体孔隙中, 并通过原位反应

合成陶瓷基体的技术(图 9)[4]。该工艺涉及复杂的热

力学和动力学过程, 关键参数包含温度、压力、反

应气体比例等。目前, 此技术已被广泛应用于界面

相沉积以及 C、SiC 基体的制备 , 并成功拓展至

UHTC 体系的沉积(HfC、ZrC 和 ZrB2 等)[3, 123]。

CVI/CVD 工艺能够制备纯度高、结晶良好的陶瓷基

体, 并且在制备过程中对纤维损伤较小, 但由于设

备复杂, 制备成本高、周期长。此外, 该工艺在 Hf、

Zr 和 Ta 基等高熔点陶瓷的沉积深度方面存在局限

性, 现阶段主要应用于纤维表面改性及 UHTC 涂层

的制备。为突破 CVI/CVD 工艺瓶颈, 研究者们普遍

采用CVI/CVD与PIP等其他工艺的协同策略来制备

UHTCMCs。Liu 等[124]采用两步 CVI 方法制备具有
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SiC-ZrC-SiC 涂层的 C/SiC 复合材料, 经过燃烧风洞

(1800 ℃, 5 min)氧化后, 复合材料仍保持其原始抗

拉强度的 84%。Cai 等[125]结合 CVI 和 PIP 工艺制备

了 Cf/(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2)C-SiC 高熵陶瓷基复合

材料 , 抗弯强度和断裂韧性分别为 322 MPa 和

8.24 MPa·m1/2。 

3.1.3  反应熔渗 

反应熔渗(Reactive Melt Infiltration, RMI)是一

种基于熔融金属或合金在纤维预制体中毛细渗透, 

并通过原位反应合成高熔点致密基体的制备方法。

在熔融浸渗过程中 , 金属液体会与预制体中的碳

源或硼源发生原位反应 , 生成碳化物或硼化物基

体[126]。RMI 法能够消除预制体中几乎所有的孔隙, 

所制备的材料致密度较高 , 气 孔 率 通 常 小 于

10%[4]。与 PIP 和 CVI 等技术相比, RMI 具有效率

高和成本低的优势。但在熔体浸渗过程中, 含有过

渡金属的熔体对纤维的侵蚀性很强, 过量金属/合金

残留在基体中会降低材料的高温力学性能、抗氧化性

能和抗烧蚀性能等, 并提升材料整体密度[127-128]。因

此, 优化界面结构和 RMI 动力学对于增强 RMI 制

备的 UHTCMCs 力学性能至关重要[129]。Ni 等[130]

首先通过溶胶-凝胶工艺制备出纳米多孔 Cf/ZrC-C

预制体, 并在碳纤维周围形成 ZrC 层, 随后采用

RMI 技术制备出 Cf/ZrC-SiC 预制体。其中, ZrC 层

可以在一定程度上保护纤维和界面相免受高温 Si

熔体侵蚀。 

 

 
 

图 9  UHTCMCs 的组成结构和制备工艺示意图[4] 

Fig. 9  Schematic diagram of composition and preparation methods of UHTCMCs[4] 
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3.1.4  浆料浸渍 

浆料浸渍(Slurry Infiltration, SI)是一种通过混

合浆料浸渍向纤维预制体中引入陶瓷粉体的制备方

法。浆料可包含一种或多种不同成分 , 如 SiC、

UHTC 粉体或其前驱体等。由于陶瓷颗粒的尺寸相

对纤维束内孔径较大, 陶瓷粉体容易被纤维束阻挡, 

使其在预制体中的渗透性较差, 尤其是在大尺寸、

高体积分数的纤维预制体中。因此, SI 制备的复合材

料通常需要进一步致密化, 并且其基体区域的相分

布往往不均匀。例如, Chen 等[131]向二维纤维布中浸

渍 ZrB2 浆料后, 再通过 PIP 工艺引入 SiC, 最终导致

ZrB2 集中在束间区域, SiC 主要集中在束内区域, 降

低了纤维束和基体之间的层间结合强度, 易于产生

热失配。经 HP 或 SPS 进一步致密化后, 复合材料能

够获得更高的密度和更低的孔隙率[132]。但在 HP 或

SPS 工艺中, 高温高压环境(通常可达 1900 ℃和

40 MPa)会诱发纤维与氧化物杂质发生化学腐蚀, 导

致纤维与基体之间形成过强黏结, 进而降低复合材

料的抗弯强度和断裂韧性[133]。另一方面, 当烧结温

度和压力过高时, 复合材料内部会出现显著残余应

力, 这些残余应力在高温下释放, 从而改善复合材

料的力学性能[134]。此外, 陶瓷基体的晶界在高温下

趋于滑动, 可能引起复合材料的塑性变形[135]。在传

统真空 SI 的基础上, 结合浆料注射法在纤维增强体

中引入高均匀性陶瓷基体, 能够有效提高基体致密

度[136-138]。Hu 等[132]采用新型振动辅助 SI 和 1450 ℃

低温热压技术, 在 3D 针刺碳纤维中成功引入了分

布高度均匀的 ZrB2-SiC 复合材料。 

3.1.5  增材制造 

增材制造(Additive Manufacturing, AM), 也被

称为 3D 打印, 是指通过计算机控制物料逐层叠加

制备材料的技术。根据打印前原料的形态, 主要分

为粉体打印和浆料打印两类[12, 139]。Lu 等[140-141]利用

直接墨水书写(Direct Ink Writing, DIW)结合 RMI 技

术, 制备了短切碳纤维增强 Csf/ZrB2-SiC 复合材料, 

定向短碳纤维的骨架在高温烧蚀条件下提供了有效

热扩散通道。Mei 等[142]通过直接加热、挤压和打印

陶瓷前驱体, 制备了内部含有连续纤维的复杂陶瓷

结构 , 但样品在热解后会存在少量线性收缩 , 且

CVI 致密化后抗弯强度仅为 120 MPa。从理论上讲, 

该技术可以直接通过 3D 打印生成材料结构, 几乎

不需要后续加工, 从而简化了生产过程, 但存在许

多尚未解决的问题。 

各类制备技术在实现 UHTCMCs 致密化、调控

组分分布与界面结构方面发挥着核心作用。制备过

程中形成的微观结构直接决定了材料的关键服役性

能。纤维与陶瓷基体的热膨胀系数(Coefficient of 

Thermal Expansion, CTE)差异较大, 在复合材料的制

备过程中易产生残余应力和裂纹。在制备过程中通

过工艺参数优化或引入特定的结构设计, 是缓解此

类问题、改善热学匹配性的关键途径。Chen 等[143]

通过在 C/ZrC 中设计多孔 SiC 涂层有效减轻了 C 纤

维与 ZrC 基体之间的 CTE 失配和热应力, 显著提高

了复合材料的力学性能。此外，通过制备工艺实现

SiC 等特定第二相的均匀引入与分布, 也是调控复合

材料整体热学性能的有效手段[144]。深入理解性能及

其与微观结构的关系, 不仅是评估制备工艺效果的

关键, 也是未来材料设计与工艺优化的方向。 

3.2  抗氧化/烧蚀性能与机理 

UHTCMCs 的核心特征在于其卓越的抗氧化/烧

蚀能力, 深入分析材料在氧化烧蚀条件下的损伤行

为与机理对其应用具有重要意义。抗烧蚀性能的考

核温度通常高于抗氧化性能的测试温度, 一般高于

2000 ℃。为了模拟材料在实际服役环境中面临的高

温、氧化性、气流冲刷及高能粒子撞击等极端条件, 

通常采用氧乙炔火焰、氧丙烷火焰、等离子体焰以

及电弧风洞等技术手段评估研发阶段的材料的烧蚀

性能[3]。 

在氧化烧蚀过程中, UHTCMCs 表面形成氧化

层是其抗氧化/烧蚀特性的关键。由于烧蚀过程伴随

着氧化作用的侵蚀, 深入理解材料的烧蚀机制首先

需要阐明其氧化机制。硼化物基体和碳化物基体的

UHTCMCs 在氧化行为上略有不同。以 Zr 基

UHTCMCs 为例, Tang 等[145]对 Cf/ZrB2-SiC 复合材

料的研究表明, 在低于 1000 ℃的氧化条件下, ZrB2

基体会转化为 B2O3 玻璃相。该相因其流动性可有效

填补裂纹与孔隙, 阻止氧气进一步渗透。但当氧化

温度升至 1000~1200 ℃范围内时, B2O3 快速挥发会

破坏氧化层的完整性, 导致材料遭受显著的氧化损

伤。在 1200 ℃以上, SiC 剧烈氧化生成低黏度 SiO2

玻璃相 , 持续为材料提供玻璃相填充。因此 , 在

1200~1400 ℃范围内, 该材料仍能保持优异的抗氧

化性能[145-146]。ZrC-SiC 基 UHTCMCs 与 ZrB2-SiC

基 UHTCMCs 在氧化损伤机制上存在相似性, 但前

者在氧化过程中生成 CO、CO2 且缺乏 B2O3 玻璃相, 

导致在 1200 ℃以下形成的氧化层孔隙较多, 从而

影响了抗氧化性能, 表现略逊于 ZrB2-SiC 基复合材

料[133]。 

在 UHTCMCs 的抗烧蚀机制中, 形成高熔点氧

化物保护层是关键[147-148]。Ta2O5 的熔点(1872 ℃)
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远低于 ZrO2和 HfO2, 因此在超过 2000 ℃的高温环

境中, Ta 基复合材料的抗烧蚀性能相对逊色于 Zr 基

与 Hf 基复合材料。同时, HfO2 熔点高于 ZrO2, 使得

Hf 基 UHTCMCs的抗烧蚀性能优于Zr基UHTCMCs, 

且 HfB2 相较于 HfC 展现出更优的抗烧蚀能力[149]。

与抗氧化策略类似, UHTCMCs 同样依赖玻璃相来

修补氧化层中的裂痕与孔隙。在极端烧蚀环境中, 

高温与气流冲刷剧烈, 硼化物基 UHTCMCs 产生的

B2O3 因剧烈挥发而无法保持稳定,仅在氧化层底部及

烧蚀边缘保留少量未挥发 B2O3, 但此挥发过程能够

有效分散热量, 减轻烧蚀热累积, 间接保护材料。另

一方面, 基体中的 SiC 氧化后生成的 SiO2 玻璃相显

著增强了 UHTCMCs 在中高温区间的抗烧蚀性能。

但在更高温度下, 过量 SiC 氧化生成的 SiO2 玻璃相

降低了氧化层黏度, 使得氧化层在高速气流冲击下

易于剥落, 丧失保护效能。此时, UHTC 基体氧化产

生的高熔点氧化物能够通过在氧化层内构建网状结

构以稳固玻璃相 , 并提升氧化层黏度 [150]。因此 , 

UHTC 与 SiC 的协同作用对于维持材料的整体抗烧

蚀性能至关重要。 

UHTCMCs 基体改性是进一步提升材料抗烧蚀

性能的有效策略。稀土硼化物、氧化物, 如 LaB2、

La2O3和 Y2O3 等常作为改性添加剂来抑制玻璃相挥

发。La2O3可与 ZrO2反应生成高熔点的 La2Zr2O7, 增

加氧化层黏度, 但当温度高于 2500 ℃时, La2Zr2O7

会分解失效 [14 9 ]。Luo 等 [1 51 ]通过添加 Y2O3 对

Cf/SiC-ZrC 复合材料进行改性, 在烧蚀过程中, SiO2

与 Y2O3 的反应相对迟缓, 导致 SiO2 玻璃相大量挥

发, 最终在多孔氧化层中仅留下Y2O3与ZrO2, 加速

了材料的烧蚀损伤。Chen 等 [ 1 5 2 ]使用 Y2O3 对

Cf/ZrB2-SiC 进行改性, 在烧蚀后形成了核-壳结构

的 t-Zr0.9Y0.1O1.95–Y-Si-O 纳米晶均匀弥散镶嵌的致

密烧蚀层(图 10), 材料在 2500 ℃、300 s 条件下重

复烧蚀 10 次后几乎没有损伤。Zeng 等 [ 1 5 3 ]在

Cf/C-SiC-ZrC 复合材料中添加 TiC 并研究其烧蚀行

为。结果显示, Cf/C-SiC-ZrC-TiC 复合材料的抗烧蚀

性能明显优于 Cf/C-SiC 及 Cf/C-TiC 复合材料。这主

要是因为在 2500 ℃烧蚀条件下, 复合材料表面形

成了高黏度的 Zr1–xTixO2, 随着 SiO2的持续挥发, 富

Ti 氧化物从玻璃相中析出, 提高了氧化层的黏度,  
 

 
 

图 10  Cf/ZrB2-SiC-Y2O3 复合材料在 2500 ℃/300 s 条件下的多循环烧蚀行为和微观结构[152] 

Fig. 10  Multi-cycle ablation behavior and microstructure of the Cf/ZrB2-SiC-Y2O3 composites at 2500 ℃/300 s[152] 
(a) Ablation recession rates of samples after each ablation cycle; (b) Oxides layer surface of ZS ablated after the 10th cycle; (c) Oxides layer surface 

of ZS4.9Y ablated after the 10th cycle; (d-g) TEM images of the t-Zr0.9Y0.1O1.95–Y-Si-O core shell and agglomerated particles structure 
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增强了其防护作用。近年来 , 高熵陶瓷的兴起也

为 UHTCMCs 组分设计提供了新思路[154-155]。Cai

等 [125] 制备了 Cf/(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2)C-SiC 高熵

UHTCMCs, 其烧蚀产物主要为氧化物固溶体形成的

复合氧化层, 多元素的协同作用提高了氧化层在高

温下的稳定性和阻氧性。 

4  超高温陶瓷改性碳/碳复合材料 

UHTCs-C/C 是一种将具有低密度(理论密度小

于 2.2 g/cm3)且优异高温力学性能[7, 9]的 C/C 复合材

料与具有优异高温抗氧化性能 UHTC 结合而成的复

合材料, 旨在同时赋予 UHTC 结构材料轻量化、高

温抗氧化/烧蚀和抗热冲击等综合性能。UHTC 可通

过气相前驱体、液相前驱体、固相颗粒以及“固-液”

和“固-气”等基体改性方式引入多孔 C/C 复合材料。

本节将详细介绍 UHTCs-C/C 的基体改性技术、抗氧

化/烧蚀体系及其性能。 

4.1  基体改性方法 

4.1.1  化学气相渗透法 

CVI 法是在低压高温环境下将反应气体通入反

应室, 利用压力差使气体扩散进入多孔 C/C 复合材

料并发生化学反应, 形成 UHTCs-C/C[3]。CVI 工艺

的优点包括: (1)制备温度低, 材料内部残余热应力

小, 纤维强度保持率高; (2)可以实现陶瓷相成分的

纳米尺度调控 , 具有高纯度和良好的微观结构设

计; (3)无需外界压力, 纤维预制体不承受机械应力; 

(4)净尺寸成型, 适用于大尺寸和复杂结构的陶瓷改

性 C/C 构件。CVI 工艺的缺点包括: (1)低压沉积环

境对设备气密性要求高; (2)沉积效率较低, 前驱体

浪费严重, 导致生产成本增加; (3)复合材料内外部

的沉积速率差异容易导致密度不均匀; (4)气体副产

物腐蚀性强, 容易引起环境污染和设备腐蚀。多孔

C/C 纤维预制体由于外层反应气体浓度较高且与反

应气体最先接触 , 沉积时表面沉积速率高而出现

“结壳”现象。因此, 在沉积过程中, 反应室内往往需要

保持低压, 并将气体反应浓度控制在较低水平[156]。常

用前驱体如 TaCl4 和 ZrCl4 分解形成 TaC 和 ZrC 陶

瓷的反应式如下[157-158]:  

 

Ar
4 3 6 2

1
TaCl C H H TaC 4HCl

3
   

 
(6) 

 
Ar

4 4ZrCl CH ZrC 4HCl    (7) 

王 雅 雷 等 [157, 159] 以 TaCl5-Ar-C3H6-H2 和

MTS(CH3SiCl3)-H2-Ar 为原料, 采用 CVI 技术制备

了 C/C-SiC-TaC 复合材料。研究发现, 与 C/C-TaC

复合材料相比, 改性后复合材料的弯曲强度和断裂

韧性显著提高, C/C-SiC-TaC 复合材料平均弯曲强

度达到 522 MPa, 断裂位移达到 1.19 mm。 

4.1.2  前驱体浸渍裂解法 

PIP 法是将陶瓷的液态前驱体在真空或压力辅

助下引入 C/C 复合材料内部, 反复浸渍后再利用高

温 热 处 理 使 前 驱 体 裂 解 转 化 为 陶 瓷 , 形 成

UHTCs-C/C[160]。PIP 工艺的优点包括: (1)制备工艺

简单; (2)制备的陶瓷相在 C/C 复合材料中纯度高且

分布均匀; (3)陶瓷相前驱体分子可按需设计; (4)适

用于复杂结构和大尺寸构件的净尺寸成型。PIP 工

艺的缺点包括: (1)前驱体价格高且陶瓷产率低(小于

40%), 需要进行多次浸渍-高温裂解循环; (2)陶瓷相

之间结合强度低, 导致复合材料的力学性能不足; 

(3)前驱体溶液一般具有毒性。目前用于 PIP 技术制

备的陶瓷包括 SiC[160]、ZrC[161]、复相陶瓷[162]和多

元固溶体陶瓷[163]等体系。其中, 常用前驱体 PCS

分解形成 SiC 陶瓷的反应式如下:  

 Air)(in  (g)3HC(s)SiC(s)PCS 2  (8) 

 )H(in  (g)H(g)CHSiC(s)PCS 224   (9) 

近年来, 随着新型前驱体的研制, 如 ZrC 前驱

体 Zr(OC4H9)4
[164] 和 Zr(OC3H7)4 、 TiC 前 驱 体

Ti(OC3H7)4
[165]、ZrC/ZrB2前驱体 Cp2Zr(CH=CH2)2

[166]、

HfB2 前驱体 Hf(BH4)4
[167]、TaC 前驱体聚钽氧烷

(Polytantaloxane, PTO)[168]等, 基于 PIP 工艺制备的

UHTCs-C/C 正日益趋于多样化[169]。Miao 等[170]以

金属醇盐混合前驱体为原料, 采用 PIP 技术制备了

(Hf-Ta-Zr)C 改性 C/C 复合材料, 并采用 CVI 技术进

行致密化, 其制备过程如图 11(a)所示。纤维断裂形

貌显示 , 与 C/C 复合材料相比 ( 图 11(b)[171]), 

C/C-(Hf-Ta-Zr)C 复合材料纤维周围均匀分布了

(Hf-Ta-Zr)C 陶瓷(图 11(c)), 其弯曲强度和模量分别

为 219.34 MPa 和 24.82 GPa。 

4.1.3  反应熔渗法 

RMI 法是利用毛细管力将熔融金属或合金渗入

多孔 C/C 复合材料 , 并通过内部化学反应形成

UHTCs-C/C。RMI 工艺的优点包括: (1)制备时间短

且成本较低; (2)在常压或真空环境下进行, 无需外

界压力; (3)适用于复杂结构及大尺寸 C/C 构件的净

尺寸成型。RMI 工艺的缺点包括: (1)制备温度较高, 

可能损伤纤维的强度, 降低复合材料的力学性能和

断裂韧性; (2)熔渗后会残留一定的金属, 从而影响

复合材料的高温力学性能。通过 RMI 工艺制备 ZrC

和 HfC 改性 C/C 复合材料一般可以基于如下化学反

应实现[12]:  
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图 11  (a) C/C-(Hf-Ta-Zr)C 复合材料制备过程示意图[170]; (b) C/C 复合材料[171]和 

(c) C/C-(Hf-Ta-Zr)C 复合材料[170]的纤维断裂形貌 

Fig. 11  (a) Schematic diagram of fabrication process of C/C-(Hf-Ta-Zr)C composite[170]; (b, c) Fracture  
morphologies of (b) C/C composite[171] and (c) C/C-(Hf-Ta-Zr)C composite[170] 

 

 2Zr Cu 2C 2ZrC Cu    (10) 

 2ZrSi 3C ZrC 2SiC    (11) 

 2HfSi 3C HfC 2SiC    (12) 

目前, 关于 RMI 技术的研究主要集中于合金成

分体系筛选(Si、Ti、Zr、Nb、Hf、Ta 和 W 等)和制

备工艺优化(合金状态、预制体结构、环境温度压力

等)[172]。Fitzer 等[173]在真空中以液相渗硅方法制备

C/C-SiC 复合材料, 其制备过程中, 熔融硅与碳基

体发生化学反应生成 SiC 陶瓷基体[174]。部分熔融硅

与裸露的碳纤维发生反应 , 导致纤维力学性能降

低。部分研究者建议采用硅合金代替纯硅进行熔渗, 

以消除残留硅对复合材料高温力学性能的影响, 并

显著提高其抗氧化性能[175]。Liu 等[176]在真空与常

压环境下分别采用 RMI 技术制备 HfC-SiC 改性 C/C

复合材料, 反应过程如图 12 所示。研究发现, 常压

RMI工艺制备的改性 C/C复合材料表面 HfC陶瓷层

中容易保留更多的 HfSi2和 SiC 相, 并在 4.2 MW/m2

氧乙炔烧蚀环境下表现出更为优异的烧蚀防护性能

(线烧蚀率–1.5 μm/s)。 

4.1.4  “固-液”或“固-气”组合工艺 

在高温制备过程中, UHTCs-C/C 纤维损伤是制

约大尺寸 UHTC 改性 C/C 构件应用的关键问题。基

于传统的液相渗积和气相沉积工艺, 李贺军团队创

新性地发展了“固-液”或“固-气”组合工艺[177-180], 其

中“固”指通过真空抽滤或压力浸渍的方式将固相

UHTC 粉体颗粒直接引入多孔 C/C 复合材料, 而

“液”和“气”分别是 RMI 和气相渗硅/CVD。“固-液”

或“固-气”组合工艺的优点包括: (1)陶瓷相引入效率

高, 成本较低; (2)陶瓷相可以按需设计; (3)适用于

复杂结构和大尺寸 C/C 构件的净尺寸成型。“固-液”

或“固-气”组合工艺的缺点为: (1)陶瓷相难以有效引

入 C/C 内部; (2)陶瓷相过量易导致表面封孔, 阻碍

后续沉积或渗积过程, 难以实现复合材料的有效致

密化。 

李鑫港 [ 1 7 7 ]研究了通过真空抽滤工艺向多孔

C/C 复合材料中引入 ZrB2 陶瓷粉体的情况, 发现当

抽滤次数达到 4 次时, 试样内孔隙几乎完全填充, 

达到最大增重。其中, 当粉体抽滤深度达到 15 mm

左右时, 中心区域陶瓷引入量仅有表层的 54%。雷新

英[178]结合真空抽滤和CVD工艺分别向普通C/C复合

材料和高导热 C/C 复合材料(HTC-C/C)中引入ZrB2和

SiC, 并测试其导热及抗烧蚀性能(2.4 MW/m2, 60 s)。 
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图 12  真空与常压环境下 RMI 反应过程示意图[176] 

Fig. 12  Schematic diagram of RMI reactive process under vacuum and normal pressure conditions[176] 

 

 
 

图 13  (a, b) C/C-ZrB2-SiC 和 HTC-C/C-ZrB2-SiC 复合材料

加热(a) 30 和(b) 60 s 时的热成像图; (c)烧蚀前后 C/C-ZrB2-SiC

和 HTC-C/C-ZrB2-SiC 复合材料的光学照片[178] 

Fig. 13  (a, b) Thermal imaging of C/C-ZrB2-SiC and HTC-C/ 
C-ZrB2-SiC composites with heat-treatment for (a) 30 and 
(b) 60 s; (c) Optical images of C/C-ZrB2-SiC and 
HTC-C/C-ZrB2-SiC composites before and after ablation[178] 

 

研究发现, 在相同加热环境下, HTC-C/C-ZrB2-SiC

复合材料升温速率更快(图 13(a, b)), 说明其具有更

优异的导热性能; 相比于 C/C-ZrB2-SiC 复合材料, 

HTC-C/C-ZrB2-SiC 复合材料烧蚀时表面温度降低

约 385 ℃, 质量烧蚀率和线烧蚀率分别降低 15%和

53%(图 13(c))。 

4.2  抗氧化/烧蚀防护体系及性能 

自 21 世纪以来, 以 UHTCs-C/C 为代表的非烧

蚀型热防护系统得到了快速发展。关于 UHTC 改性

体系的研究主要集中在成分结构设计与制备以及模

拟服役环境的优化改进等方面。从防热模式上看[181], 

UHTCs-C/C 主要通过 UHTC 高温氧化烧蚀形成覆

盖材料表面的致密氧化膜, 抑制碳材料氧化烧蚀损

耗, 从而在一定时间内保持高速飞行器气动外形不

变。从防护体系上看, UHTCs-C/C 通常要满足以下

条件: (1)UHTC 与 C/C 复合材料的物理和化学相容

性好; (2)氧化膜具有低的氧渗透率; (3)UHTC 对氧

化不起催化作用; (4)UHTC 对 C/C 复合材料的机械

性能影响较小[182]。从防护性能上看, UHTCs-C/C 的

服役环境温度通常在 2000 ℃以上, 并需要承受腐

蚀性或氧化性气体的高速冲刷。目前已逐渐开发出

氧乙炔烧蚀[178]、等离子烧蚀[183]、激光烧蚀[184]、等

离子电弧风洞[185]以及固体火箭发动机羽流冲蚀[186]

等测试考核方法来模拟真实服役环境。 

4.2.1  ZrC/ZrB2-SiC 复相陶瓷改性 C/C 复合材料 

ZrC 与 ZrB2 具有相似的熔点和氧化膜稳定性, 

其稳定氧化产物 ZrO2 熔点高达 2700 ℃, 热导率约

为 2.3 W·m–1·K–1, 但因其烧结阻力大, 通常呈现多

孔特征, 无法有效阻止氧的渗透。通过引入 SiC 相

形成 ZrC/ZrB2-SiC 复相陶瓷后[187-188], 具有较低熔

点和较高氧扩散系数的 SiO2 可以显著拓宽

ZrC/ZrB2 改性 C/C 复合材料的防护温区, 并提升其

抗氧化/烧蚀性能。 

Feng 等[189]和 Li 等[190]结合热梯度 CVI(TCVI)

和 PIP 工艺制备了 C/C-ZrC-SiC 复合材料。研究发

现, 有机前驱体在浸渍过程中能够有效渗入纤维束
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的间隙, 并在裂解后均匀分布在基体中。当基体中

SiC 与 ZrC 质量比为 1 : 1.5 时, C/C-ZrC-SiC 复合材

料具有良好的力学性能((201±20) MPa)及抗烧蚀性

能(3000 ℃, 120 s, 0.012 mm/s)。赵志刚[191]采用RMI

技术制备的 C/C-ZrC-SiC 复合材料经过热流密度为

2.4 MW/m2 的氧乙炔烧蚀后, 烧蚀表面形成了“岛

状”ZrO2 和 SiO2 氧化膜, 其质量烧蚀率和线烧蚀率

(0.46 mg/s, 0.5 μm/s)较 C/C-SiC(1.39 mg/s, 1.2 μm/s)

分别降低 66.9%和 58.3%, 较纯 C/C 复合材料

(1.98 mg/s, 4.3 μm/s)分别降低了 76.8%和 88.4%。

Walker 等[192]采用 PIP 技术制备的 C/C-ZrB2-SiC 复

合材料经热重测试(1600 ℃, 800 s)后, 其失重率小

于 10%, 而纯 C/C 复合材料几乎失重 100%。研究发

现, C/C-ZrB2-SiC 复合材料表面在氧化过程中形成

了能自愈合的 ZrO2-SiO2 膜, 从而显著提高了材料

的抗氧化性能。 

为提升 ZrC/ZrB2改性 C/C复合材料的力学性能

与抗烧蚀性能, 研究人员提出 SiC 相以一维纳米线

形式与 ZrC/ZrB2 陶瓷复合的思路。刘跃[171]采用溶

胶-凝胶法结合 RMI 工艺制备出 SiC 纳米线增强

C/C-SiC-ZrB2 复合材料, 其弯曲强度达到 135 MPa, 

且在 4.2 MW/m2 氧乙炔烧蚀环境中线烧蚀率为

7.4 μm/s, 相较于 C/C-SiC-ZrB2(110 MPa, 13.5 μm/s)、

C/C-SiC(105 MPa, 35.2 μm/s) 和纯 C/C(80 MPa, 

43.4 μm/s)复合材料 , 弯曲强度分别提高 22.7%、

28.6%和 68.8%, 线烧蚀率分别降低 45.2%、79.0%

和82.9%。引入SiC纳米线能够在RMI制备ZrC/ZrB2

陶瓷过程中细化晶粒尺寸, 并形成 ZrO2-SiO2 保护

层, 在提升陶瓷基体强度的同时改善复合材料的抗

烧蚀性能(图 14)。 
 

 
 

图 14  (a)纯 C/C、(b)C/C-SiC、(c)C/C-SiC-ZrB2和(d)SiC 纳米

线(SiCnw)增强 C/C-SiC-ZrB2 复合材料烧蚀后表面中心区的形

貌[171] 

Fig. 14  SEM images of surface center ablation region of (a) pure 
C/C, (b) C/C-SiC, (c) C/C-SiC-ZrB2 and (d) SiCnw-C/C-SiC-ZrB2 
composites[171] 

4.2.2  HfC/HfB2-SiC 复相陶瓷改性 C/C 复合材料 

HfC/HfB2-SiC和 ZrC/ZrB2-SiC体系均在超高温

材料领域中备受关注, 其氧化产物 HfO2 与 ZrO2 相

似, 具有高熔点和相对较低的蒸气压。由于 HfO2 的

熔点(2800 ℃)比 ZrO2 略高, Hf 基 UHTC 复合材料

通常具备比 Zr 基 UHTC 复合材料更高的服役温度

和耐温能力。 

Yan 等[193]采用 PIP 技术制备了 C/C-SiC-HfC 复

合材料, 经过 4.2 MW/m2氧乙炔烧蚀 120 s后, 其线

烧蚀率和质量烧蚀率分别为 9.1×10–4 mm/s 和

1.30×10–3 g/s, 仅为 C/C-SiC 复合材料的 16%和 6%, 

室温三点弯曲力学性能达到 299.8 MPa。在此基础

上, Lu 等[194]采用 PIP 技术制备了 C/C-SiC-HfC-ZrC

复合材料(HfC-SiC 与 ZrC-SiC 的质量比为 1 : 2), 经

2.4 MW/m2 氧乙炔环境烧蚀 120 s 后, 其质量烧蚀

率和线烧蚀率分别为–0.151 mg/s 和 0.225 μm/s。Li

等 [195]采用 PIP 技术制备了具有不同 SiC 含量的

C/C-SiC-HfC 复合材料, 并分别在 2.4 和 4.2 MW/m2

氧乙炔烧蚀环境下进行测试。结果表明, 在小流量

环境中, HfC 与 SiC 体积比为 0.74 的复合材料的线

烧蚀率最低(0.6 μm/s); 而在大流量环境中, HfC 与

SiC 体积比为 1.10 的复合材料表现出最低的线烧蚀

率(1.03 μm/s)。研究认为, 较低的热通量下添加相对

较多的 SiC 有利于提升氧化膜的阻氧性能, 但在更

极端的环境中, 过多的低熔点成分对氧化膜的完整

性有负面影响。Chen 等[196]采用 RMI 技术制备了具

有不同 HfC 含量的 C/C-SiC-HfC-ZrC 复合材料, 并

发现随着HfC摩尔分数的增加, C/C-HfC-ZrC-SiC复

合材料的热导率降低, 这是由于晶粒尺寸减小和孔

隙率增加阻碍了声子相互作用并增加了声子散射。

由于在烧蚀表面形成了致密连续的 HfO2-ZrO2 氧化

层, 含摩尔分数 8.8% HfC 的复合材料表现出最佳

的抗烧蚀性能(线烧蚀率(–1.10 ± 0.17) μm/s, 质量烧

蚀率(1.50 ± 0.18) mg/s)。 

张佳平[197]分别采用 PIP 技术和 PIP+RMI 技术

制备了 C/C-HfB2-SiC 复合材料。研究发现, PIP 技术

有效避免了碳纤维在制备过程中的损伤, 所制备的

C/C-HfB2-SiC 复合材料比 PIP+RMI 技术制备的复

合材料有显著提升, 弯曲强度从 60.45 MPa 提高至

115.25 MPa。Liu 等[198]采用气相渗硅技术(GSI)在

C/C-HfC-SiC 复合材料表面引入 SiC 陶瓷层后发现, 

其孔隙率降低了 70.82%。经过 4.9 MW/m2 的等离子

烧蚀后, 具有 SiC 涂层的复合材料的质量烧蚀率和

线烧蚀率仅为 0.12 mg/s 和–0.22 μm/s。 

Dong 等[199]采用 PIP 结合 RMI 技术分别制备了

C/C-HfC、C/C-ZrC 和 C/C-HfC-ZrC 复合材料。研
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究发现, 在 4.2 MW/m2 的氧乙炔火焰环境下烧蚀

600 s, C/C-HfC 和 C/C-ZrC 的氧化层发生严重剥离, 

C/C-HfC 的烧蚀中心区出现更多孔隙(图 15(a1~a3)), 

但 C/C-HfC-ZrC 仍保持完整形态。C/C-HfC-ZrC 复合

材料的质量烧蚀率和线烧蚀率分别仅为 0.544 mg/s

和 0.107 μm/s。优异的长期烧蚀性能归因于形成的

HfO2-ZrO2 固溶体层, 它可以有效抵抗火焰冲刷并

防止氧气渗透(图 15(b1~b3))。 

4.2.3  多元超高温陶瓷-SiC 改性 C/C 复合材料 

近年来, UHTCs-C/C 成分设计日益多元化, 涉

及 Hf、Zr、Ta、Nb、Ti 等元素[200]。与传统单元或

二元 UHTC 相比, 多元 UHTC 在力学性能[201]、热

物理性能 [202]和抗氧化性能 [203]方面展现出更大潜

力。Miao 等[170]利用(Hf-Ta)C 和 ZrC 混合前驱体制

备出(Hf-Ta-Zr)C 多元固溶体改性 C/C 复合材料

(n(Hf) : n(Ta) : n(Zr)=4 : 1 : 2), 并对其室温力学性

能((219.3±6.8) MPa)和在 2.4 MW/m2 热流密度下

90 s 氧乙炔烧蚀性能(–0.67 μm/s)展开研究, 发现烧

蚀过程中表面的 Hf-Zr-Ta-O 氧化膜由(Hf-Zr)O2 固

溶体和(Hf-Zr)6Ta2O17 液相组成。在此基础上, Fu

等[204]以(Hf-Ta)C、ZrC 和 PCS 混合前驱体为原料, 

结合 PIP 和 CVI 工艺制备出 C/C-(Hf-Ta-Zr)C-SiC 复

合材料 , 其弯曲强度为 (280.71±7.52) MPa。在

2.4 MW/m2 热流密度下经过 90 s 氧乙炔烧蚀后, 质

量 烧 蚀 率 和 线 烧 蚀 率 分 别 为 0.328 mg/s 和

–0.067 µm/s。研究发现, 在烧蚀过程中 SiC 氧化生

成的 SiO2 挥发并吸收了大量热量, 降低了复合材料

的表面温度; 熔融 SiO2 能有效愈合氧化物层中的裂

纹和孔隙等缺陷, 从而增强 Hf-Ta-Zr-O 多相氧化物

与基体的黏附性, 显著提高 C/C-(Hf-Ta-Zr)C-SiC 复

合材料的抗烧蚀性能。 

4.2.4  高导热超高温陶瓷改性 C/C 复合材料 

UHTCs-C/C 抗氧化/烧蚀性能和力学性能优异, 

但其氧化膜普遍热导率低, 在长时间服役过程中易

出现表面热积聚效应, 增加氧渗透率, 造成烧蚀防

护性能恶化。近年来, 引入发汗冷却组元或构建高

导热通道成为提升 UHTCs-C/C 抗烧蚀性能的新途

径[205-206]。Liu 等[206]结合 PIP 和原位反应技术将 Cu

引入 C/C 复合材料, 其力学性能(112.6 MPa)较纯

C/C 复合材料(87.6 MPa)提高 29%。在氧乙炔烧蚀环

境下, 改性后复合材料的线烧蚀率从 11.6 μm/s降低

到 10.0 μm/s。研究发现, 高温下 Cu 以发汗的方式

溢出 , 削弱了烧蚀气氛对材料的冲刷 , 降低了气

态氧化物的分压, 进而提升了其抗烧蚀性能。薛朋

飞等[207]以 Zr2Cu 合金为熔渗剂制备 C/C-ZrC-Cu 复

合材料, 经过氧乙炔烧蚀后发现, C/C-ZrC-Cu 复合

材料的线烧蚀率降低了 1×10–2 mm/s。Zhang 等[208]

分别以ZrSi2和Zr-Cu合金为原料, 在 1800~2100 ℃

和 1200~1500 ℃ 下 , 采 用 RMI 技 术 制 备 了

C/C-ZrC-SiC 和 C/C-ZrC-Cu 复合材料。研究发现, 

较低的制备温度有效缓解了纤维的腐蚀程度, 使得

C/C-ZrC-Cu 复合材料具有良好的力学性能和抗烧

蚀性能 , 其抗弯强度达到(207.09±22.67) MPa, 与

C/C-ZrC-SiC 复合材料相比提高了 152.1%。经过

9 MW/m2 热流密度、20 s 的等离子烧蚀后, C/C-ZrC- 

Cu复合材料氧化生成的ZrO2不会与Cu及其氧化物

形成低熔点化合物, 保持了其高熔点和高黏度, 从

而具有更好的抗气流冲刷性能。 

Huang 等[205]采用 PIP 技术分别向低导热(LTC) 

C/C复合材料和高导热(HTC)C/C复合材料中引入ZrC

和 SiC, 并对其进行等离子烧蚀测试(3000 ℃, 300 s)。 
 
 

 
 

图 15  C/C-HfC、C/C-ZrC 和 C/C-HfC-ZrC 复合材料烧蚀后的光学照片(a1~a3)及烧蚀机理示意图(b1~b3)
[199] 

Fig. 15  (a1-a3) Optical images and (b1-b3) schematic diagrams of the ablation mechanisms of  
C/C-HfC, C/C-ZrC and C/C-HfC-ZrC composites[199] 
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图 16  LTC C/C-ZrC-SiC 和 HTC C/C-ZrC-SiC 复合材料烧蚀过程中的光学照片和温度曲线[205] 

Fig. 16  Images and temperature curves of LTC C/C-ZrC-SiC and HTC C/C-ZrC-SiC composites during ablation test[205] 
(a) LTC C/C-ZrC-SiC composite; (b) HTC C/C-ZrC-SiC composite; (c) Surface temperature curves; (d) Back temperature curves 

 

研究发现, HTC-C/C-ZrC-SiC 复合材料和 LTC-C/C- 

ZrC-SiC 复合材料的热导率分别为 206.5 和

48.3 W·m–1·K–1。相较于 LTC 复合材料, 由于高导热

纤维-热解碳骨架充当了热疏散通道, HTC 复合材料

在烧蚀过程中的表面和背面温度分别降低了 241 和

54 ℃ (图 16), 其线烧蚀率和质量烧蚀率分别从

13.12 µm/s和5.03 mg/s降低到0.33 µm/s和0.56 mg/s。 

5  超高温陶瓷涂层 

UHTC 涂层是在超高温结构材料表面制备的连

续防护层[15-17], 可赋予结构材料阻氧、隔/导热等新

功能特性, 从而拓展其在极端环境下的应用领域。

为达到稳定有效的防护效果 , 涂层需要满足如下

要求[209-210]: (1)涂层应与基体材料具有良好的化学

相容性和物理相容性; (2)涂层或其表面生成的氧化

层应保持较低的氧透过率; (3)涂层应具备抑制基体

元素向外扩散的能力; (4)涂层与基体应具有良好的

结合强度; (5)涂层及其氧化层应具有较低的挥发性, 

以防止在高温及高速气流冲刷下过度烧蚀; (6)涂层

中应含有玻璃相或在高温下可形成玻璃相, 以修复

愈合涂层表面的裂纹和孔洞等缺陷。 

基于上述需求, ZrB2、HfB2、SiC、ZrC、TaC、

HfN、MoSi2 等难熔硼化物、碳化物、氮化物和硅化

物陶瓷被视为具有发展前景的涂层体系。然而, 单

相陶瓷涂层材料存在两个主要问题: 一是 UHTC 涂

层在氧化过程中常生成多孔疏松的氧化层, 抗冲刷

性较差; 二是在温度变化过程中, 氧化层相变可能

导致涂层体积变化、内应力增大, 进而引起涂层开

裂[211]。随着对陶瓷防护涂层研究的深入, 陶瓷涂层

的成分逐渐由单相向多相发展 , 结构由单层向多

层、多尺度和梯度分布发展。复杂的涂层成分需要

通过热力学分析来设计, 而复杂的涂层结构需要通

过综合利用多种涂层制备技术才能实现。目前, 涂

层 主 要 的 制 备 技 术 包 括 CVD 、 包 埋 (Pack 

Cementation, PC)、等离子喷涂 (Plasma Spraying, 

PS)[212]、浆料法等。制备方法的选择在很大程度上

取决于目标应用的需求以及加工路线的可行性。 

5.1  超高温陶瓷涂层的制备技术 

CVD 是一种将气态原料经过热解还原反应, 在

特定条件下沉积于基体表面并形成涂层的方法。

CVD 工艺的主要优点在于制备温度低, 可以避免基

材结构缺陷或力学性能损伤, 且涂层热应力较小。

通过控制温度、压力以及气态原料的比例, 可以制

备出致密性好、纯度高且均匀一致的 TaC、HfC、

ZrC 以及 ZrB2 涂层[17, 213]。但 CVD 法存在制备周期

长、工艺成本高, 以及必须在保护气氛或者真空下

进行等缺点, 且在制备过程中可能产生一些化学副
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产物(如 HCl 和 HF)。 

PC 法是一种将基材浸没在固体混合粉料中 , 

通过热处理使熔融粉末与基材反应或渗透, 从而在

复合材料表面形成涂层的方法。其优点在于操作简

单 , 仅需单一过程即可获得高致密涂层且与基体

紧密结合[214-215]。然而, 为了确保扩散过程顺利进

行, 该过程通常需要较高温度(可达 1800 ℃甚至更

高)。高温环境易损伤纤维, 进而影响复合材料的力

学性能。此外, PC 法制备的涂层存在厚度分布不均

及涂层表面不均匀等问题。 

PS 是一种将金属或陶瓷粉末送入高温等离子

体火焰中, 加热使其达到熔化或半熔化状态, 然后

高速撞击至基体表面形成涂层的方法。该方法具有

很高温度的焰流, 适用于制备高熔点陶瓷材料, 且

制备涂层的厚度可控、结合力较好。PS 法包括大气

等离子喷涂(APS)、超音速大气等离子喷涂(SAPS)、

真空等离子喷涂(VPS)、低压等离子喷涂(LPPS)等。

这些方法基本原理相似, 主要区别在于喷涂气氛。

由于碳化物和硼化物涂层(如 SiC、ZrB2、MoSi2 和

ZrC 等)对氧敏感, 研究者推荐在低压或真空气氛下

进行喷涂。Niu 等[216]、Bartuli 等[217]及 Wang 等[218]

用 LPPS 法在 C/C 复合材料表面制备了 ZrB2 复合涂

层, 发现低氧分压下原料粉末与氧气接触较少, 制

备涂层的成分更均匀, 内部热应力更小, 抗氧化性

能更好。考虑到 VPS 和 LPPS 方法对复杂部件的局

限性, 以及降低真空室和真空系统成本的需要, 研

究人员在 APS 等离子体射流周围使用氩气罩等方

法 [219], 防止等离子体射流中的熔融颗粒与空气接

触, 从而抑制其氧化。Tului 等[220]在受控气氛下将

ZrB2-SiC 涂层等离子喷涂到石墨上, 研究了其力学

和热性能。在喷涂过程中, 由于逐层沉积, 涂层会呈

现出典型的层状结构, 其孔隙率相对较高。此外, 

Shuai 等[221]采用 SAPS 技术在 C/C 复合材料表面成

功喷涂 MoSi2-HfC/TaC-HfC 多相双层涂层, 其抗氧

化/烧蚀性能优异。 

除了上述提到的三种常用方法外, 还有涂刷、

激光熔覆、磁控溅射等方法, 其原理都是在复合材

料基体表面涂覆具有抗氧化性能的涂层, 以保护基

体免受高温高速气流的损伤。 

5.2  超高温陶瓷涂层成分与抗氧化/烧蚀性能 

在高温氧化以及高速气体冲刷的应用环境中, 

C/C 及 C/SiC 复合材料需要涂覆耐高温抗氧化的热

防护涂层。UHTC 能够在高温氧化环境中长时间保持

结构完整性, 成为高速飞行器热防护涂层的有力候选

材料[6, 146], 其主要性能如图 17 所示[147]。本节将重点

综述过渡金属硼化物涂层、过渡金属碳化物涂层以及

多层复合 UHTC 涂层的成分与抗氧化/烧蚀性能。 

5.2.1  超高温过渡金属硼化物陶瓷涂层 

(1)过渡金属硼化物涂层的抗氧化/烧蚀性能 

过渡金属硼化物因其优异的抗热震性能和抗氧

化/烧蚀性能, 成为高速飞行器热防护涂层的潜在候

选材料。在高温下, 其优异的抗氧化性能主要源于 

 

 
 

图 17  超高温陶瓷的(a)典型成分、(b)熔点、(c)晶体结构及关键性能[147] 

Fig. 17  (a) Typical composition, (b) melting point, (c) crystal structures and key properties of UHTCs[147] 
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硼化物在氧化过程中形成的氧化硼玻璃相能够覆盖

在氧化层表面, 阻止氧气向涂层内部扩散。ZrB2 和

HfB2 是最具应用前景的材料体系[6, 222-223]。在低于

1200 ℃的氧化环境中, 其表面会形成疏松多孔的

ZrO2、HfO2 金属氧化层以及玻璃相 B2O3。熔融的

B2O3 作为氧气扩散的屏障, 填充在多孔金属氧化物

骨架中, 赋予该体系优异的抗氧化/烧蚀性能。同时, 

涂层材料的抗氧化/烧蚀性能受到氧化产物特性、氧

化温度和气体冲刷等因素的影响。当氧化/烧蚀温度

高于 1200 ℃时, B2O3相会达到熔点, 其生成速率低

于挥发速率, 导致氧化层产生孔隙, 增加氧气的扩

散通道。此外, 在加热过程中, ZrO2 和 HfO2 相变会

引起氧化层体积变化, 导致氧化层开裂, 进而失去

保护作用。 

(2)硅化物改性硼化物涂层的抗氧化/烧蚀性能 

单组分硼化物涂层在高温应用中存在一定局限

性, 通常需引入第二相(如硅化物)来提升抗氧化性

能, 如 SiC 和 MoSi2 等。硅化物在氧化过程中会形

成富硅氧化物, 其熔点和黏度较高, 有助于氧化层

致密化, 从而抑制氧气向基体扩散。Bartuli 等[217]采

用 PS 法在 C/C 复合材料表面制备了 ZrB2-SiC 涂层, 

并进行热重分析。研究发现, ZrB2-SiC 样品的氧化增

重率约为 8%, 明显低于 ZrB2(22%), 表明加入 SiC

有效减缓了氧化速率, 显著提高了涂层的稳定性。

其机制在于 SiO2 与 B2O3 反应生成了硼硅酸盐玻璃

层, 有效抑制了 B2O3 挥发。同时, ZrO2 与 SiO2 反应

形成更高热稳定性的ZrSiO4相, 该相与ZrO2共同嵌

入 SiO2 玻璃中, 形成复合硅酸盐玻璃层, 可有效减

少氧气渗透。动态烧蚀过程研究结果表明, ZrB2-SiC

涂层在 2000 K的氧乙炔火焰中暴露 40 s后, 样品的

线烧蚀率为 4.4 μm/s, 质量烧蚀率为 0.062 mg/s, 涂

层表面生成的 SiO2 玻璃以及嵌入的 ZrO2 起到钉扎

作用 , 有效避免了氧化层的开裂和剥落 [224]。

Silvestroni等[225]开展了MoSi2改性 ZrB2静态氧化研

究, 发现 MoSi2 有利于提高抗氧化性能, 氧化保护

温度可以达到 1800 ℃, 并推测氧化过程中除了生

成的 SiO2 具有保护作用外, 稳定的 MoB 相也对氧

化过程具有保护作用。因此, 加入硅化物使得氧化

过程中形成了硅酸盐玻璃氧化层, 抑制了B2O3挥发,

降低了氧的渗透速率。 

(3)稀土氧化物改性硼化物涂层的抗氧化/烧蚀

性能 

近期研究发现, 稀土氧化物可以提高过渡金属

硼化物涂层的抗氧化/烧蚀性能。稀土氧化物可与金

属氧化物反应生成固溶体 [226], 提高氧化物的稳定

性。Liu 等[227]使用 Y2O3 改性 ZrB2-MoSi2 涂层, 该

涂层在 1873 K 氧乙炔火焰烧蚀下, 质量烧蚀率为

2.02 mg/s。分析发现, Y2O3 与 SiO2 反应生成的高黏

度 Y2SiO5 相可以抑制 SiO2 玻璃相挥发, 同时稳定

ZrO2 结构, 从而减少体积膨胀, 形成更致密的氧化

层。 Jayaseelan 等 [228]利用 LaB6 和 La2O3 改性

ZrB2-SiC 涂层, 该涂层在 1600 ℃氧化后形成致密

的 ZrO2 和稀土锆酸盐玻璃相氧化层。ZrO2 和 La2O3

溶解在硼硅酸盐玻璃相中, 增加了玻璃相的黏度, 

氧化层呈现出连续且均匀的特性。Qian 等[229]通过

加入 La2O3 来提高 HfB2-SiC 涂层的阻氧能力, 在氧

化过程中 La2O3 与 HfO2 反应生成 La2Hf2O7, 并且在

涂层表面形成了稳定的 Hf-B-La-Si-O 多相玻璃。研

究还发现 , 当加入体积分数为 5%的 La2O3 时 , 

HfB2-SiC 涂层的氧化活性降低, 透氧率和最大质量

变化率分别降低了 30.32%和 73.97%, 表现出优异

的抗氧化性能。 

5.2.2  超高温过渡金属碳化物涂层 

过渡金属碳化物因具有高硬度、低 CTE 以及在

所有 UHTC 里最高的熔点, 被广泛应用于热防护涂

层。过渡金属碳化物主要包括 ZrC、HfC、TaC 等, 其

熔点超过 3500 ℃, 成为极端环境应用的优良候选

材料。 

(1)过渡金属碳化物的抗氧化/烧蚀涂层 

过渡金属碳化物呈面心立方结构, 碳的亚晶格

中存在大量空位, 在氧化过程中, 氧容易被吸附到

晶格中。Bargeron 等 [230]系统研究了 HfC 涂层在

1400~2060 ℃的氧化过程, 发现氧化后微观特征包

括疏松多孔的 HfO2 外层、致密的含碳中间层以及残

余 HfC 层。这是由于在氧化过程中, 氧原子占据碳

空位, 形成较为致密的 HfCxOy, 阻止氧气进一步扩

散, 从而提供氧化保护。类似地, Wang 等[231]采用

CVD 法在 C/C 复合材料上制备了 ZrC 涂层, 发现经

氧乙炔焰烧蚀后, 产物由外部 ZrO2 层、ZrCxOy 中间

层和残余 ZrC 层组成。烧蚀过程中, ZrC 先被氧化成

ZrCxOy, 随着热流增加, 氧持续扩散, 最终氧化生

成 ZrO2。由此可知, 过渡金属碳化物涂层在烧蚀过

程中形成的过渡金属碳氧化物中间层和外部过渡金

属氧化物层能够阻隔氧气进一步扩散, 这是其抗烧

蚀性能良好的关键。 

(2)第二相改性碳化物的抗氧化/烧蚀涂层 

尽管超高温过渡金属碳化物涂层在氧化烧蚀过

程中会生成 ZrCxOy 过渡层, 但其厚度通常较小, 反

应层主要由疏松多孔的金属氧化物构成。为提高抗

氧化/烧蚀性能, 研究人员通过添加第二相对碳化物
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进行改性。Feng 等[232]设计制备了 TaC 改性的 HfC

涂层, 在热流密度为 2.4 MW/m2 的氧乙炔火焰作用

下 , 质量烧蚀率和线烧蚀率分别为–0.35 mg/s 和

–1.05 μm/s。加入 TaC 使得在烧蚀过程中形成了连

续的 Hf6Ta2O17 和 Ta2O5 氧化膜, 有效避免了氧化膜

中裂纹和孔洞的影响。另外, Ta2O5 会抑制 HfO2 相

变 , 限制涂层中裂纹扩展。进一步加入第二相

SiC[233], 涂层结构更致密, 界面结合强度显著提高; 

烧蚀过程中氧化生成的 HfO2 和 SiO2 会在涂层表面

形成致密稳定的 Hf-Si-O 玻璃层, 抑制氧气渗透; 

而生成的 HfSiO4则在玻璃层内发挥钉扎效果, 抑制

裂纹的形成和传播, 从而表现出优异的抗氧化/烧蚀

能力。除此之外, 添加稀土氧化物也可以提高碳化物

涂层的抗烧蚀性能。Jia 等[234]研究了 ZrB2-La2O3 涂

层的烧蚀性能, 结果表明, 在烧蚀过程中会形成一

层含有 ZrO2 颗粒和熔融 La0.1Zr0.9O1.95、La2Zr2O7 的

氧化膜, 其热稳定性高、氧扩散性低, 提供了烧蚀保

护作用, 使得涂层可以在 2160 ℃的烧蚀环境下保

持至少 700 s。 

5.2.3  多层复合超高温陶瓷涂层 

在制备、冷却和热冲击循环过程中, UHTC 材料

与 C/C 复合材料基体之间的热膨胀失配会诱发裂纹

和孔隙, 进而降低涂层的抗氧化和烧蚀能力。基于

界面相容性设计策略构建的多层结构可以有效缓解

基材和涂层 CTE不匹配的问题, 使 UHTC涂层内部

形成较低的残余应力, 并增强基材与涂层之间的附

着力。该结构设计可以提高涂层的硬度和韧性, 进

一步提高涂层的可靠性[235]。硅化物与基体具有较好

的物理和化学相容性, 以及相近的 CTE, 能够有效

缓解热应力。同时, 其氧化产物 SiO2 的氧渗透率较

低, 在高温下能形成有效的氧扩散屏障, 因此成为目

前涂层与基体之间使用最广泛的结合层组元[236]。多

层复合 UHTC 涂层可以分为单相 UHTC/硅化物涂

层和多相 UHTC/硅化物涂层两大类。 

(1)单相超高温陶瓷/硅化物涂层 

Wang 等[237]利用 CVD 技术在 C/C 复合材料表

面制备了 SiC/HfC/SiC多层涂层, 该涂层在 1500 ℃

下氧化 66 h后, 质量损失率仅为 2.3%, 如图 18(a, b)

所示。Chen 等[238]利用 CVD 法制备了 SiC/TaC 多层

涂层的C/C复合材料, 在 2000 ℃的烧蚀温度下, 该

涂层在前 40 s 内保持稳定。除碳化物/硅化物多层涂

层外, 还发展了硼化物/硅化物多层涂层。Loehman

和 Corral 研究了 SiC/ZrB2(HfB2)多层涂层在高温下

的硼损失[239]。Hu 等[240]采用 PS 法在 SiC-C/C 复合

材料表面制备了 ZrB2/MoSi2 多层涂层, ZrB2 层用于

抗侵蚀, MoSi2 层用于抗氧化, 两者交替设计提高了 

 
 

 
 

图 18  (a, b) SiC/HfC/SiC 多层涂层形貌和烧蚀结果[237]; (c~e) ZrB2/MoSi2 涂层烧蚀后形貌[240] 

Fig. 18  (a, b) Morphology and ablation results of SiC/HfC/SiC multilayer coatings[237];  
(c-e) Morphology of ZrB2/MoSi2 coatings after ablation[240] 
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涂层的抗烧蚀性能, 在 2.4 MW/m2 的热流密度下烧

蚀 30 s 后, 涂层的质量烧蚀率和线烧蚀率分别为

–0.44 mg/s 和–1.67 μm/s, 如图 18(c~e)所示。涂层与

基材界面的强附着力以及两者的 CTE 匹配度是涂

层结构设计的两大重要需求。根据多工序路线的设

计原则, 通常采用两个或多个工序协同的方式来满

足这些需求, 与 PS 或 CVD 相结合的 PC 法是应用

最广泛的方法。Wang 等[241]评估了通过 PC 和 PS 工

艺在 C/C 表面沉积 TaC/SiC 涂层后的烧蚀性能。在

1800 和 1900 ℃的烧蚀过程中产生的氧化层保持稳

定, 质量烧蚀率较低。 

(2)多相超高温陶瓷/硅化物涂层 

多层 UHTC 涂层可以有效抑制高温下硼损失以

及碳化物氧化。通过制备多相 UHTC/硅化物涂层, 

能够在单相 UHTC 的基础上, 利用多相协同作用提

升涂层的抗氧化/烧蚀性能。任俊杰等[242]先通过 PC

法制备 SiC 内涂层, 再利用 PS 法制备 ZrB2-SiC 中

间层, 最后通过 CVD 法沉积 SiC 外涂层, 最终获得

SiC/ZrB2-SiC/SiC 复合涂层。其中, SiC 内涂层与基

体结合良好, CTE 匹配; 中间层提供烧蚀防护和中

低温的氧化防护; 外层 SiC 在氧化烧蚀过程中生成

SiO2 保护膜, 填充孔隙和裂纹, 提供良好的高温保

护。该涂层经氧乙炔烧蚀 60 s 后, 质量烧蚀率和线

烧蚀率分别为–0.05 mg/s 和 0.56 μm/s, 表现出良好

的抗烧蚀保护和较宽温度范围的抗氧化保护。Zhou

等 [243]通过浆料法分两步制备出 SiC 内涂层以及

HfB2-SiC 外涂层的多层复合涂层, 并对其进行氧化

烧蚀测试。在室温到 1500 ℃温度范围内进行 30 个

热循环后, 其增重率仅为 0.91%; 在 1500 ℃氧化

870 h 后的增重率为 2.62%, 表现出良好的抗氧化性

能。另外, 在 1800 ℃的氧乙炔火焰下进行抗烧蚀试

验, 涂层失重率为 0.073 mg/s。Liu 等[244]为了优化 ZrC

涂层的抗烧蚀能力, 设计了一种由 ZrC-SiC 外层和

ZrC-MoSi2 内层组成的双层复合涂层(图 19), 外层

作为氧扩散屏障, 内层为外层提供额外的 Si 源, 能

够有效减少贫硅区及气泡破裂的破坏, 提高抗氧化/

烧蚀性能。同样, Li 等[245]采用 PS 法制备了 SiC/ZrB2- 

SiC-TiSi2 UHTC 涂层, 在 2.4 MW/m2的热流密度下对

基体的保护时间可超过 240 s, 涂层质量烧蚀率和线

烧蚀率分别为 0.314×10–3 g/s 和 0.221×10–3 mm/s。为

了增加涂层与基体之间的附着力, Zhang 等[246]利用

PC 法和浆料涂刷法制备了 HfB2-MoSi2/SiC-Si 涂层。

在 1700 ℃下形成的Hf-Si-O氧化物表现出良好的高温

稳定性和自愈能力, 能够保护 C/C 复合材料长达 73 h。 
 
 
 

 
 

图 19  ZrC-SiC 多相多层涂层的烧蚀结果[244] 

Fig. 19  Ablation results of ZrC-SiC multiphase-multilayer coatings[244] 
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6  展望 

一代材料, 一代工艺, 一代装备。航空航天强国

事业的未来建设与发展离不开先进 UHTC结构材料

的研制。近年来, UHTC 结构材料在基础研究与工程

应用领域均取得显著进展。这些材料已被广泛应用

于航空航天领域的高超声速飞行器热防护系统、航

空发动机热端部件及火箭推进系统喷管等。此外, 

在核能领域, UHTC 结构材料被用于高温气冷堆和

聚变反应堆等先进核反应堆的燃料元件包壳和结构

部件。从国内外热防护技术的发展现状来看, UHTC

结构材料正朝着“多元化与精细化”“轻量化与强韧

化”“低成本与高效率”的一体化方向发展, 涵盖成

分调控、结构设计、工艺创新与性能优化等多个方

面。未来极端环境用 UHTC 结构材料的研究集中在

以下几个方向。 

(1)成分调控多元化。高熵陶瓷凭借着广泛的组

分空间、独特的微观结构和显著的性能调控优势, 

为高性能 UHTC 的发展带来了新的机遇。高熵化有

利于进一步提升 UHTC 材料的热防护性能, 以满足

更严苛的应用需求。 

(2)结构设计智能化与工艺精细化。将机器学

习、数字孪生和大数据应用于 UHTC 结构材料设计

与制备过程, 可以为工艺优化和快速制造提供理论

基础和技术支持。此外, 通过多尺度模拟计算预测

材料在服役环境下的高温、力学性能和微观结构演

变, 有助于深化理论研究并加快新型 UHTC 结构材

料的研发过程。 

(3)材料开发低成本化与经济化。针对多场耦合

环境开发新型 UHTC 结构材料场景, 采用高通量计

算(如第一性原理计算、机器学习)与高通量试验相

结合的方式, 可以提升实验数据可比性与高性能组

分的筛选效率。同时, 应优先考虑结构件的耐久性、

可修复性和可重复使用性, 以延长材料寿命并降低

维护成本。 

(4)轻量化与多尺度强韧化协同。UHTC 的本征

脆性问题在一定程度上限制了其工程化应用。因此, 

需要从纤维增强体结构优化、基体组分调控以及纤

维/基体界面设计等方面进行深入研究, 以降低材料

的脆性。多尺度复合技术通过引入增强体, 如连续

长纤维、短切纤维、微米线、纳米线或连续骨架结构

等, 可以显著提高材料的韧性及抗氧化/烧蚀能力。 

(5)性能表征标准化与真实化。UHTC 结构材料

的高温抗氧化/烧蚀性能在很大程度上受实际服役

环境复杂性的影响。在真实服役环境下, 这些材料

不可避免地受到多种介质(如熔盐腐蚀氧化、富水氧

化、等离子体氧化等)的侵蚀和作用。这些复杂的耦

合环境对材料的性能提出了更为严苛的要求, 但目

前研究主要集中于静态空气氧化和烧蚀条件下的成

分和结构设计, 对于多类介质环境下的行为及相关

UHTC 结构材料的设计仍缺乏系统研究。因此, 亟

需发展更为准确的抗氧化/烧蚀性能评价体系以及

先进的原位表征技术, 从而为 UHTC 结构材料的长

寿命稳定服役提供指导。 
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