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摘 要: 高熵陶瓷作为新型材料, 较大的构型熵赋予其独特的性能, 其中高熵过渡金属碳化物有望成为高超声速飞行

器热防护系统的备选材料。相比于单组元碳化物陶瓷, 高熵化的单相陶瓷在综合性能上有较大地提高。目前, 高熵过

渡金属碳化物陶瓷的研究还处于初始阶段, 关于高熵过渡金属碳化物的成分设计和理论分析还缺少足够的研究支撑。

另外, 如何制备高纯度高熵过渡金属碳化物还需要进一步探索。在高熵过渡金属碳化物陶瓷的性能方面, 还缺少深入

的研究。本文针对高熵陶瓷的理论设计和制备方法展开综述, 详细介绍了高熵过渡金属碳化物的力学、热导及抗氧化

性能的研究进展, 并指出了高熵过渡金属碳化物陶瓷在超高温陶瓷领域存在的科学问题, 展望了高熵过渡金属碳化

物陶瓷未来的发展方向。 
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Abstract: As a new emergence material, high-entropy ceramics possess unique properties due to its high configura-

tional entropy. Among these ceramics, high-entropy transition metal carbide ceramics (HETMCC) are expected to be 

the potential candidates for the thermal protection system of hypersonic aircraft. Compared with single-component 

ceramics, the comprehensive performance of single-phase HETMCC is greatly improved. At present, the research on 

HETMCC is still in the initial stage, and the composition design and theoretical analysis of HETMCC are lack of 

sufficient research support. In addition, it is necessary to further explore the preparation of high purity HETMCC. In 

terms of the properties of HETMCC, further in-depth research has been conducted. In this paper, the theoretical design 

and preparation methods of high-entropy ceramics are reviewed. Research progress of the mechanical properties, 

thermal conductivity, and oxidation resistance properties of HETMCC are introduced in detail. The concerned 

scientific issues of HETMCC are pointed out and their future development direction are also prospected. 
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2004 年, 叶均蔚和 Murty 首先提出了高熵合金

(High Entropy Alloys, HEA)的概念。高熵合金也叫

多组元合金, 初认为是由 5 种或 5 种以上的合金

元素组成, 且每种元素的含量在 5%~35%之间的多

组元材料体系[1-2]。随着对合金研究的深入, 4 种元

素的合金体系也被认为是高熵合金[3-4]。与传统合金

组分处于相图的边际不同, 高熵合金的组元常集中

于多元相图的中心区域, 因此它的出现极大地丰富

了合金材料体系。高熵合金具有热力学上的高熵效

应、结构上的晶格畸变效应、动力学上的迟滞扩散

效应以及性能上的鸡尾酒效应, 使其具有较高的硬

度和强度、较好的耐磨性以及优异的抗腐蚀性等, 

这些优异的性能引起了材料工作者的广泛关注[5-6]。

将此概念推广到陶瓷领域, 可以把等摩尔或接近等

摩尔比的不少于四种元素的阳离子或阴离子组成

的单相化合物称为高熵陶瓷(High Entropy Ceramics, 

HEC)[7-9]。可以预料, 由于“鸡尾酒”效应, HEC 与

HEA一样, 有望表现出优异的机械和物化性能[10-17]。

2015 年 , Rost 等 [18] 首先合成了高熵氧化物

(MgNiZnCuCo)O, 这是首次发表的有关 HEC 的论

文, 自此掀起了 HEC 的研究热潮。目前, 已经合成

了多种具有不同晶体结构的 HEC 体系, 如图 1 所

示[19-30]。这些 HEC 比单组元陶瓷具有更好的机械性

能[31]、离子电导率[32]、耐腐蚀性[33-36]、核废料固化

能力[37]和低温电导率[38]等。 

目前, 研究 多的 HEC 体系是氧化物体系, 对

非氧化物陶瓷体系的研究相对较少。非氧化物陶瓷, 

特别是难熔金属碳化物和硼化物陶瓷, 由于其较高

的熔点、优异的高温强度、较好的热稳定性以及相

对较低的热膨胀系数等特点, 在高超声速飞行器热 
 

 
 

图 1  晶体结构示意图[19-30] 

Fig. 1  Schematic diagrams of crystal structure[19-30] 

防护系统(Thermal Protection System, TPS)中有着关

键应用[39-41]。这类陶瓷又称为超高温陶瓷(Ultra High 

Temperature Ceramics, UHTCs), 主要包括 ZrB2、

ZrC、HfB2 和 HfC 等[42-45]。UHTCs 的高温快速氧化

是其应用的瓶颈[46-48]。尽管研究人员尝试通过添加

SiC、TaC、B4C 和 MoSi2 等物质来提高陶瓷的抗氧

化性[49-60], 但是当温度达到 1600 ℃以上时, 掺杂物

对陶瓷氧化性能的改善作用仍然十分有限。为了进

一步满足高超声速飞行器的需求, 对抗氧化性能更优

的新型超高温陶瓷的开发备受关注。2016 年 Luo 等[61]

首次制备了一系列具有密排六方(HCP)结构的高熵

硼化物陶瓷, 其氧化速率比单组元硼化物降低一个量

级。褚衍辉等[62]则探索了(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C

的抗氧化性能 , 其氧化速率同样低于单组元碳化

物。超高温高熵陶瓷的出现有望解决单相陶瓷的高

温抗氧化性能较差的问题, 为 UHTCs 的研究提供

了新的思路。 

为此, 本文将以高熵过渡金属碳化物陶瓷(High- 

entropy Transition Metal Carbide Ceramics, HETMCC)

为对象, 简述 HETMCC 的合成理论和制备方法, 针

对超高温领域关注的力学性能和热导性能进行综述, 

并就其抗氧化性能及改性展开分析讨论。 

1  高熵过渡金属碳化物的设计 

早期, HEC 的制备采用随机选取的方法对几种

化合物或者单质进行组合, 通过特定的工艺对混合

物进行烧结。但是这种方法试验量巨大、实验周期

长, 对原材料的消耗较大, 并且无法保证合成物为

单相固溶体。为了更精确地制备单相固溶体, 开发

新的HEC材料体系, 研究人员尝试通过模拟计算的

方式, 预测 HEC 体系存在的可能性, 同时分析晶体

结构稳定性。 

HEC 单相形成能力通常以吉布斯自由能为判

据。对于陶瓷材料, 混合前后体系的自由能变化采

用以下公式进行计算[63-65]:  

 mix mix mixG H T S      (1) 

其中, ΔGmix 为混合吉布斯自由能, ΔHmix 为混合焓, T

为温度, ΔSmix 为混合熵。在 HEC 中, ΔSmix 通常用构

型熵变化 ΔSconf 来表示。根据玻尔兹曼公式, 对于高

熵材料体系, 系统的构型熵表述为:  

 
conf

1

ln
n

i i
i

S R c c


     (2) 

其中, R 为气体常数, ci 为组成元素 i 的摩尔分数, n

为材料的组成元素数, 组元越多 Sconf 越高。对于给
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定数量的组元, 上述公式可简化为:  

 conf (1/ ln1/ 1/ ln1/ ) lnS R n n n n R n     
 

(3) 

当 HEC的组元为等摩尔比时, 构型熵达到 大

值。除上述计算方法预测 HEC 存在的可能性之外, 

还可以使用计算相图(Calculation of Phase Diagrams, 

CALPHAD) 来判定[66-67], 即通过热力学数据库, 使

用数值插值或外推法来计算相图并预测新的高熵材

料稳定相的组成。通过相图计算的方式, 研究人员

揭示了部分轻质高熵合金[68]相的形成规律。但是该

方法存在一定的局限性, 当高熵材料中元素摩尔比

接近时, CALPHAD 预测结果可靠性将大幅度降低。 

对于 HEC的晶体结构预测, 通常采用基于密度

泛函理论(Density Functional Theory, DFT)[69-70]的特

定准随机结构(Special Quasirandom Structures, SQS)

和相干势近似 (Coherent Potential Approximation, 

CPA)两种方法进行描述[71-73]。SQS 主要描述高熵材

料 优的周期性结构, 并且固溶体的原子排布和晶

体结构接近于理想状态。在 SQS 方法指导下, 人们

成功合成了单相 HETMCC (Zr0.25Nb0.25Ti0.25V0.25)C
[74]。

虽然 SQS 具有一定的指导作用, 但是在实际应用中, 

该方法需要构建多个理想模型, 耗费大量的计算成

本。CPA 是一种计算平均场的方法, 模型中包含了

所有原子 , 不考虑高熵材料中晶格畸变带来的影

响。与 SQS 方法相比, CPA 的计算成本较低。上述

方法对高熵材料体系具有普适性。 

对于 HETMCC 材料, 还可以通过熵形成能力

(Entropy Forming Ability, EFA)作为其稳定性的判

据[31]。通过测量材料的能量分布谱来判断能否形成

单相 HETMCC。窄的能量分布谱意味着达到亚稳态

构型只需要消耗少量能量, 在有限的温度下具有较

高的系统随机性。相反, 宽的能量分布谱意味着引

入不同的构型会有高的能量势垒 , 导致形成第二

相。在有限温度下, HETMCC 的 EFA 值可通过以下

公式进行描述:  

 

 
1

2
mix

1 1

EFA 1
n n

i i i
i i

g H H g



 

             
 

 

(4) 

 
mix

1 1

n n

i i i
i i

H g H g
 

    (5) 

其中, n 是样品的组元数, gi 为兼并值, Hmix 是混合

焓, 其值接近于样品构型焓 Hi 的平均值。Sarker

等[31]用 EFA 方法计算出 56 个五元碳化物结构的能

量分布谱。对于 MoNbTaVWC5、HfNbTaTiZrC5、

HfNbTaTiVC5 三种碳化物, 它们具有较大的 EFA 值

(均>100 (eV/atom)–1), 表明其能量势垒较小, 因此

倾向于形成单相 HETMCC。而对于 HfMoTaWZrC5、

HfMoTiWZrC5 和 HfMoVWZrC5,其 EFA 值从 45 降

到 37 (eV/atom)–1, 表明在形成这三种碳化物时可能

会产生第二相。据此判断 HETMCC 的合成阈值约

为 50 (eV/atom)–1。为了验证理论计算的正确性, 在

2200 ℃下合成了 9 种碳化物陶瓷, 发现具有较大

EFA 值的 HETMCC 均形成了单相固溶体, 而 EFA

值较小的陶瓷出现了第二相, 实验结果与计算预测

符合。该方法为研究人员设计 HETMCC 提供了系

统的指导。 

2  高熵过渡金属碳化物的制备 

HETMCC 制备的研究对象主要涉及薄膜、粉体

以及块体材料。 

2.1  高熵涂层的制备 

HETMCC 薄膜主要采用磁控溅射工艺进行制

备, 可以将五种金属元素分别作为阴极靶材, 采用

CH4 作为反应气体, 在溅射沉积的同时使原子相互

反应, 这样可以获得成分均匀并且结构稳定的纳米

级(TiZrNbHfTa)C 高熵涂层[75]。还能直接以高熵合

金 AlCrTaTiZr 和石墨作为阴极靶材, 在氩气和氮

气气氛中 , 运用磁控溅射的方法在硅基板上制备

出具有致密柱状结构的复合高熵(AlCrTaTiZr)NCy

涂层[76]。 

2.2  高熵粉体的制备 

HETMCC 粉体制备的方法主要有固相反应法

(Solid-State Reaction, SSR)[77-79]、先驱体转化法

(Polymer Derived Gramic Technique, PDCT)[80]和熔

盐法(Molten Salt, MS)[81-82]。固相反应法通常采用机

械合金化(Mechanical Alloying, MA)制备粉体, 所用

粉体为单组元碳化物或者氧化物粉体。以不同种类

的碳化物粉体为原料, 酒精为介质, 经湿法球磨给

予粉体较高的能量后, 可以获得等摩尔比的非晶态

碳化物混合粉体。再在 1950 ℃对过筛后的粒径均

匀的混合粉体进行烧结, 依靠高温下各元素的相互

扩散获得 HETMCC 粉体[77]。而氧化物粉体目前通

常采用一步法和两步法结合碳热还原的方式进行处

理[79-80]。首先将金属氧化物和石墨混合, 然后对粉

体进行球磨, 再把混合粉体压成圆盘, 通过固态碳

热还原法在 1600 ℃下获得纯净的混合碳化物粉体, 

后经过 2000 ℃热处理实现碳化物粉体的固溶反

应[78]。虽然两步法可以获得 HETMCC 粉体, 但是制

备时间较长, 并且含有一定量的氧元素。褚衍辉等[79]

直接将球磨后的混合粉体放入石墨坩埚中, 在真空
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炉中加热至所需温度, 经过一定时间保温后可以实

现一步碳热法制备高纯(Zr0.25Ta0.25Nb0.25Ti0.25)C, 大

大提高了 HETMCC 粉体的制备效率。 

先驱体转化法可用来制备先驱体粉末。将过渡

族金属氯化物与乙醇以及其他化学试剂进行混合, 

充分搅拌后获得 HETMCC 的先驱体溶液; 经过适

当温度的聚合反应, 冷却后获得 HETMCC 的先驱

体固相聚合物 , 在此过程中 , 分子可以充分扩散; 

后经过高温热处理 , 先驱体发生分解和化学反

应, 形成具有单一结构的 HETMCC 粉体。褚衍辉

等 [80]将四种不同的氯化物与乙酰甲烷置于乙醇中

溶解, 再经过 200 ℃聚合反应和 2000 ℃高温热处

理 1 h 成功制备了平均粒径为 800 nm 的超细

(Hf0.25Nb0.25Zr0.25Ti0.25)C 纳米粉体。 

熔盐法则是采用数种低熔点的盐类作为反应介

质, 将反应物溶解在熔盐中进行反应。与固相粉体

中原子相互扩散的速率相比, 高温下熔融状态的盐

类物质原子扩散速率明显加快, 可以缩短粉体的制

备时间。充分反应后采用适当溶剂溶解并洗涤盐类

物质, 可以获得 HETMCC 粉体。该方法工艺简单, 

合成温度低, 获得的粉体成分均匀。褚衍辉等 [81]

以四种金属粉体、碳粉为原料, 采用氯化钾作为熔

盐介质, 在第一性原理指导下 1300℃合成了具有单

相岩盐结构的纳米(Ta0.25Nb0.25Ti0.25V0.25)C 粉体, 该

粉体的组成均匀性较好。这是首次利用熔盐法制备

HETMCC 粉体的报道。Jagadeesh 等[82]把氧化物与

石墨混合物压实成圆柱形圆盘, 热处理后得到足够

强度的块体。再以圆盘为阴极, 石墨为阳极, 用熔融

氯化钙作为电解质,经过短时间的电解, 在阴极制备

出纳米 HETMCC 粉体。 

2.3  高熵块体的制备 

对于 HETMCC 块体, 目前主要通过热压(Hot 

Pressed Sintering, HP)、放电等离子体(Spark Plasma 

Sintering, SPS)以及反应闪烧放电等离子体(Reactive 

Flash Spark Plasma Sintering, RFSPS)等方法对上述

碳化物粉体进行烧结。采用 HP 工艺制备 HETMCC, 

得到的材料气孔较多, 制备时间较长[73]; 采用 SPS

制备 HETMCC, 在缩短制备时间的同时, 可以有效

降低 HETMCC 的气孔率[33]; 采用 RFSPS 不仅可以

降低烧结温度, 而且能缩短陶瓷的制备周期, 提高

陶瓷的相对密度[28]。 

然而, 目前高熵陶瓷的制备方法还存在一些不

利因素: (1)由于机械合金化方法的引入, 球磨后的

粉体通常包含由磨球以及球磨罐带来的杂质元素, 

并且烧结后的陶瓷容易出现微区元素分布不均匀的

情况; (2)高熵陶瓷的迟滞扩散效应使得 HETMCC

的致密化较为困难, 获得的陶瓷块体会含有少量的

气孔, 不利于后续性能的测试; (3)采用氧化物进行

碳化反应时, 陶瓷内会残留少量的氧元素。因此为

了提高烧结后陶瓷的相对密度以及减少杂质元素含

量, 改进陶瓷粉体的合成方法、研究新的烧结工艺

有望成为未来重点研究方向。 

3  高熵过渡金属碳化物陶瓷的性能 

3.1  力学性能 

高熵效应导致陶瓷材料性能的变化 ,  特别是

力学性能的改变是陶瓷工作者关注的核心之一。通

过研究碳含量对高熵(TiAlCrNbY)C 薄膜硬度的影

响[83], 可以发现碳原子含量为 69%左右时, 得到的

薄膜硬度可达(22.6±1.2) GPa。而对于不同碳含量的

(CrNbSiTiZr)Cx 薄膜[84]的研究发现, 当甲烷流量占

比为 3%时, 所获得的薄膜硬度 大, 可达 32.8 GPa, 

远高于采用混合法则计算的 23.4 GPa, 如图 2(a)所

示。这归因于高熵薄膜的固溶强化机制, 薄膜中元

素种类的增加使得材料构型熵增大, 晶格畸变加剧, 

大幅度提高了材料的硬度。受到固溶强化机制的启发, 

 

 
 

图 2  (a)不同碳含量高熵CrNbSiTiZrCx薄膜硬度[84], (b)不同

碳化物硬度–深度曲线[87] 

Fig. 2  (a) Hardness of the CrNbSiTiZrCx with different carbon 
contents[84], and (b) hardness depth-profles of the individual, 
binary and high-entropy carbide[87] 
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Braic 等[85-86]制备了硬度为 29.5 GPa 的(CuSiTiYZr)C

和 30 GPa 的(CrCuNbTiY)C HETMCC 薄膜, 所得薄

膜的硬度均高于混合法则的计算值。 

通过测试(Zr0.25Nb0.25Ti0.25V0.25)C
[74]的纳米压痕

硬度, 发现其值为(30.3±0.7) GPa, 明显高于混合法

则计算得到的 25 GPa。采用同样的方法测试

HfNbTaTiZrC5
[31]的硬度和弹性模量, 与混合法则预

测值相比, 分别超出预测值的 10%和 50%。图 2(b)

为 Csanadi 等[87]研究的不同碳化物硬度–深度曲线, 

对比发现高熵化后的碳化物陶瓷硬度有较大提升。

为了进一步比较块体高熵陶瓷与单组元陶瓷的硬度, 

我们对部分数据进行归纳, 具体如表 1 所示。通过

对比陶瓷的硬度值可以发现, 与混合法则预测值以

及单组元陶瓷的硬度相比较, HETMCC 的硬度都有

所增加, 并且大部分陶瓷高熵化以后提升较大。固

溶强化效应对 HETMCC 硬度的提升十分明显。 

张程煜等[91]探索了(TaHfZrNb)C在 1400~1600 ℃

和 150~300 MPa 的压缩应力下的蠕变行为。通过测

试发现高熵化以后的 HETMCC 的稳态蠕变比相应

的单相碳化物的蠕变速率减小了将近 90%。并且测

得该 HETMCC 应力指数 n 在 2.34~2.89 的范围内, 

平均活化能为 212 kJ/mol。 

综上, HETMCC 硬度的提升以及蠕变速率降低

的原因在于陶瓷引入了较多的组分, 不同阳离子的 

 
表 1  部分碳化物陶瓷硬度[31,74,88-90] 

Table 1  Hardness of some carbide ceramics[31,74,88-90] 

HEC Hardness/GPa Average/GPa 

HfC[31] 25 — 

TaC[31] 14 — 

ZrC[31] 24 — 

TiC[31] 31 — 

NbC[31] 17 — 

WC[88] 14 — 

VC[31] 29 — 

Mo2C
[31] 27 — 

(ZrNbTiV)C[74] 30 25 

(HfTaZrNb)C[87] 36 20 

(TiVNbTaW)C[31] 28 21 

(TiHfTaWZr)C[31] 33 22 

(TiHfNbTaMo)C[89] 27 23 

(TiZrNbTaMo)C[90] 32 23 

(VNbTaMoW)C[31] 27 20 

(HfTaZrTiNb)C[31] 32 28 

(TiZrHfTaW)C[89] 24 22 

(TiHfNbTaW)C[31] 31 20 

(TiHfVNbTa)C[31] 29 23 

尺寸差异较大, 形成固溶体时容易产生大量的晶格

畸变, 增大了位错运动的阻力, 导致在外力作用下, 

原子滑移十分困难, 限制塑性变形所必须的位错运

动。对于 HETMCC, 大部分固溶体为置换型固溶体, 

溶质原子的引入引发了局部点阵畸变, 溶质原子与

位错产生的交互作用降低了位错周围的弹性应变

能。从宏观上来说, 这种作用增加了材料对外界压

力的抵抗能力 , 导致材料变形需要做更多的机械

功。因此对于 HETMCC 陶瓷在硬度和抗蠕变方面

的改性将主要集中在元素调控, 通过调整晶胞内阳

离子的尺寸差异 , 进而控制位错的分布 , 实现

HETMCC 陶瓷力学性能的优化。 

3.2  热导性能 

HETMCC 较高的构型熵和由此产生的晶格畸

变会影响材料的热导性能, 因此, HETMCC 的热导

变化也是研究热点。(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 高熵

陶瓷[92]在室温下的热导仅为 6.45 W/(m·K), 远低于

HfC(29.3 W/(m·K))和 TaC(33.5 W/(m·K))。对于固体

材料, 声子和电子是传导热量的主要载体, 相比于

声子贡献达 75%的 TaC, 高熵化以后的碳化物声子

贡献率发生了巨大改变。由于 5 种金属原子(Hf、Zr、

Ta、Nb 和 Ti)在阳离子位置上的尺寸和结合强度不

同, 使得(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 存在明显的原子

尺度上的晶格畸变。随着元素含量以及种类的增加, 

晶格畸变不断加剧, 导致该碳化物陶瓷材料的热导

率下降。高熵氧化物中也存在相同现象[18]。另外一

种 HETMCC 陶瓷 (Zr0.25Nb0.25Ti0.25V0.25)C
[74]在室温

下的热导率为 (15.3±0.3) W/(m·K), 热扩散率为

(5.2±0.1) mm2/s, 所有值均小于单组元碳化物陶瓷。

通 过 测 试 多 孔 (Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2Ti0.2)B6 和

(Zr0.2Hf0.2Ti0.2Nb0.2Ta0.2)C 陶瓷[93-94]热导性能, 获得

它们的室温热导分别为 0.51 和 0.39 W/(m·K), 均低

于多孔的单组元硼化物/碳化物陶瓷, 且在一定的温

度范围内均显示出较低的热导(图 3)。 
 

 
 

图 3  高熵陶瓷热导性能[93] 

Fig. 3  Thermal conductivities for high-entropy ceramics[93] 
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综上, HETMCC 热导降低主要是由以下原因造

成的: (1)材料内部存在较高的构型熵, 碳化物晶格

内不同原子存在质量和尺寸差异, 当晶格中的原子

被取代时, 晶格内部产生大量的晶格畸变, 增加了

声子散射几率, 从而导致材料的热导较低; (2)热导

性能的提高源于 HETMCC 内热阻的提高。由于原

子缺陷与热阻存在正相关性, 当原子发生置换时, 

会产生质量和应力场的波动, 这种波动导致了热阻

的上升, 从而降低热导; (3)在高熵陶瓷的制备过程

中, 会存在纳米尺度的析出相, 这种相的存在增加

了晶界的数量 , 同样对声子的传导起到了阻碍作

用。因此, 为了进一步提高 HETMCC 的热导性能, 

可以尝试在陶瓷内部引入较多的组元, 提高声子散

射在热导中的贡献率。与此同时, 适当提高原子尺

寸差异, 增加晶格内部的点阵畸变, 也可以提高声

子散射。上述方法将对后续研究 HETMCC 陶瓷的

热导性能提供参考思路。 

3.3  抗氧化性能 

UHTCs 在高温领域应用的一个关键性能是抗

氧化性能, 但是单组元难熔金属碳化物的高温抗氧化

性能有待进一步提高。在传统氧化的研究中, 褚衍

辉等[95]探索了(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 高熵碳化物

在 800~1200 ℃的抗氧化性, 如图 4(a)所示。与单组

元碳化物陶瓷相比, HETMCC 表现出优异的抗氧化

性, 但是当温度超过 1000 ℃, 氧化增重规律发生变

化并且氧化层裂纹开始增大。褚衍辉等虽然发现材料

具有较好的抗氧化性, 但是研究还主要集中在产生

横向裂纹的原因分析上。对(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C

在 1300~1500 ℃的抗氧化性能进一步研究, 发现 

陶瓷在 1500 ℃氧化 1 h 后陶瓷出现失重现象, 表明

氧化层完全失效 ,  同时指出其氧化的主导过程是 

由氧元素向内扩散控制[96]。王一光等[97]也研究了

(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 的高温抗氧化性, 当温  

度超过 1500 ℃, 短时间内的氧化可以观察到 Ti  

元素的耗尽层 ,  随着氧化时间延长 ,  该耗尽层会  

逐渐消失。据此 ,  王一光等 [ 9 7 ]认为 HETMCC 

(Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 的氧化是由含钛元素化合

物向外扩散控制的过程。在高温条件下, TiC 较其它

元素碳化物更容易发生活性氧化生成 TiO 气体, 并

向表层扩散, 导致形成 TiO 耗尽层。另外, 通过实验

可以发现, 高温下 Hf、Zr、Ti 元素氧化较为显著, 而

Ta和Nb元素生成的氧化物逐渐减少, 这主要是由于

HETMCC 选择性氧化导致的[97], 这与 Backman 等[98]

研究结果相似。通过对第Ⅳ副族和第Ⅴ副族元素在

高熵条件下元素氧化先后顺序的研究 , 发现对氧 

 
 

图 4  (a) (Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C 在 800~1200 ℃氧化增重

曲线[95], 和(b)不同体系碳化物在 1500 ℃氧化增重曲线[33,97,99] 

Fig. 4  (a) Square of the specific weight change as a function of 

oxidation time at 800-1200 ℃ for (Hf0.2Zr0.2Ta0.2Nb0.2Ti0.2)C
[95], 

(b) square of the specific weight change as a function of 

oxidation time at 1500 ℃ for high-entropy carbide in different 

systems[33,97,99] 
 

原子抢夺能力表现为 Hf>Zr>Ti>Ta>Nb。根据相似

相溶原理, Hf、Zr、Ti 对应的稳定氧化物形成固溶

相(Hf0.5Zr0.5)TiO4, Ta 和 Nb 则形成(Ta, Nb)O5。正是

钛酸盐的形成有效保护了陶瓷基体, 但是 TiO 向外

扩散时会留下许多孔洞, 不利于 HETMCC 长时间

的抗氧化测试。为了进一步改善 HETMCC 抗氧化

性能, 掺杂 SiC 对 HETMCC 进行改性, 同样观察到

了 Ti 的耗尽层[33]。另外, 由于生成 SiO 在 外层氧

化层形成了复合盐类物质 ( H f 0 . 5 Z r 0 . 5 ) Ti O 4 和

(Hf0.5Zr0.5)SiO4, 更加有效地阻碍了氧气的进入。但

是 Si 元素的存在使得 HETMCC 内的组元对于氧气

的争夺更加激烈, 进一步抑制了 Ta 和 Nb 的扩散。

由于 HETMCC 中元素对于氧气存在不同的响应, 

为了提高氧化层的致密性, 需要对 HETMCC 进行

元素调控。考虑到 Ti 对氧化层的破坏作用以及硅酸

盐对基体的保护作用 ,  发展了四元 H E T M C C 

(Hf0.25Ta0.25Zr0.25Nb0.25)C 及(Hf0.25Ta0.25Zr0.25Nb0.25)C- 

SiC[99]体系。图 4(b)总结了几种高熵过渡金属碳化物

陶瓷氧化增重曲线。在缺少 Ti 的情况下, 对于 Ta

和 Nb 的抑制扩散作用减缓, Hf6Ta2O17 和 Zr6Nb2O17

开始出现, 生成物均为 A6B2O17 相, Hf 与 Zr 以及 Ta 
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和Nb分别进行A位和B位替换, 这一点与Backman

等[98]氧化结果一致。由于缺少 Ti 元素对氧化层的破

坏, 陶瓷形成了相对致密的氧化层, 但是也造成CO

气体难以排出, 在 HETMCC 的氧化层内产生大量

应力。由于材料尖端部位容易出现应力集中, 因此

陶瓷的棱角处会 早产生裂纹。引进 Si 元素会使

CO 无法聚集, 为应力的释放提供了路径。 

综上, 基于 HETMCC 选择性氧化的特点, 元素

调控显得尤为重要[97-99]。高温下 Hf、Zr、Ti 和 Si

的存在对于Ta和Nb向外扩散的抑制作用较为明显, 

选择元素时, 需要考虑元素的相互作用。Ti 虽然促

进 外致密氧化层的形成, 但是 TiO 的存在会导致

大量孔洞的产生。选择不含气态生成物的元素, 长

时间氧化容易造成应力集中, 使氧化层产生贯穿性

裂纹。Si 可以很好地消除上述影响, 但在更高温度

下 , Si 的氧化容易产生大量挥发性气体。因此 , 

HETMCC需要进一步优化设计。同时, 由于HETMCC

迟滞扩散效应使得难熔金属元素在陶瓷中的扩散变

得十分困难, 利用高熵化的性质可以进一步改善难

熔金属碳化物的抗氧化腐蚀性能。另外, 在 HETMCC

氧化的过程中, 可以发现并不是固溶的组元越多越

好, 在利用陶瓷高熵效应的同时还需要考虑元素对

HETMCC 抗氧化性能的影响。如何在保证氧化层完

整性的前提下避免由于 HETMCC 氧化产生气体引

起的应力集中将成为未来重点研究方向。 

3.4  其他性能 

除上述性能外, 科研工作者还探索了 HETMCC

其他性能。研究发现碳含量较高的(TiZrNbHfTa)C

薄膜[100]通过降低开路电位、腐蚀电流密度和腐蚀电

位, 表现出较好的抗电化学腐蚀性能。在碳化物薄

膜中, 孔隙率随碳含量的增加而降低, 碳含量高的

薄膜有较低的孔隙率 , 有助于抑制腐蚀溶液的侵

蚀。在生物相容性测试中, 粘附在 HETMCC 薄膜上

活性细胞较多, 附着细胞形态良好, 并且存活时间

较长, 对细胞无有害刺激性作用, 说明 HETMCC 薄

膜还具有较好的生物相容性。 

通过测试(TiNbTaZrHf)C[82]的电化学性能 , 发

现其在超级电容器电极中具有潜在应用。电化学初

步评估包括记录循环伏安曲线、测量充放电曲线和

循环曲线。当充放电速度为 10、20、30、50 和

100 mV/s 时, 比容量分别为 95.2、71.0、58.1、42.2

和 27.4 F/g, 经过 2000 个完整循环后, 容量保留率

为 87%。 

在 25、300 和 500 ℃对 HETMCC (ZrTaNbTi)C

进行抗辐照性能测试 , 发现采用 20 dpa 剂量的

3 MeV Zr 离子辐照后, (ZrTaNbTi)C 仍能保持较高的

相稳定性[101]。根据纳米压痕测试推测出辐射引起的

硬度增大可能是由于位错环作为纳米压痕测试过程

中滑移的障碍以及晶格引起的应变导致的。该陶瓷

的出现有望成为核领域的新型结构材料。 

4  总结与展望 

HEC 的出现为陶瓷材料性能的提升带来了新

的可能, 目前已经对氧化物、过渡族金属碳化物和

硼化物等 HEC 展开了研究。较高的构型熵赋予 HEC

独特的性能, 各种具有均质单相结构的HEC表现出

优异的性能。其中关于 HETMCC 陶瓷的研究已有

初步的结果: (1)HETMCC 由于制备方法的限制, 通

常会引入少量杂质元素, 并且烧结时会产生少量的

微气孔, 因此发展 HETMCC 新的制备方法至关重

要; (2)由于 HETMCC 中引入了较多的组元, 导致晶

胞内存在原子尺寸差异, 产生了大量的晶格畸变, 

使得位错运动阻力增大, 致使外力作用下滑移变得

十分困难, 较大程度地提升了陶瓷的硬度; (3)对于

高熵化的碳化物陶瓷, 声子在热导中贡献率增加, 

晶格畸变限制了声子的运动, 从而提高了HETMCC

的热导性能, 同时陶瓷内缺陷的增加引起的热阻变

化, 进一步改善了陶瓷的热导性能; (4)HETMCC 的

扩散迟滞效应阻碍了介质对陶瓷基体的腐蚀作用。

此外, 由于 HETMCC 中存在 C 元素, 在氧化过程中

会产生大量气体, 造成应力。不同元素对氧原子有

不同的响应, 因此, 还需要考虑 HETMCC 中元素的

调控。 

目前, HETMCC 的研究还处于起步阶段, 今后

对于 HETMCC 关注的问题将主要集中以下几点:  

1)关于 HETMCC 的成分设计还缺少足够的理

论支撑, 对于是否形成高熵陶瓷还没有统一的判定

标准。因此可以基于材料基因工程理念, 发展高性

能 HETMCC 材料的设计理论和判据, 缩短高性能

HETMCC 材料的研发周期, 同时降低材料的制备

成本。 

2)陶瓷粉体是制备 HETMCC的原料, 开发出高

品质 HETMCC 粉体显得至关重要。目前 HETMCC

受烧结技术的限制, 获得的陶瓷块体通常含有微气

孔, 因此, 亟需发展新的烧结技术。 

3)受到 HEA 设计思想的启发, 高熵化的陶瓷由

于鸡尾酒效应的影响 , 性能发生突变。通过对

HETMCC陶瓷成分设计以及结构的调控, 可以开发

出高强高韧的 HETMCC 陶瓷材料。 
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4)目前 HETMCC 的研究仍集中在等摩尔比材

料, 虽然此时的构型熵 大, 但不一定是材料综合

性能 优的组成。如前所述, 高熵材料为我们提供

了多元相图中间广阔区域, 为新材料设计提供广泛

的空间。未来还需要对非等摩尔比的 HETMCC 组

成开展研究, 优化材料的综合性能。 

5)相比于单组元碳化物陶瓷, HETMCC 的出现

较大程度地提高了碳化物陶瓷的抗氧化性。但是由

于阳离子数目多且存在选择性氧化, HETMCC 的氧

化机理还存在争议, 对于氧化的扩散控制过程是氧

向内扩散还是金属元素向外扩散需要进一步开展研

究, 为 HETMCC 抗氧化性能调控提供依据。 

6) 烧蚀性能是 UHTCs 的核心指标之一 , 

HETMCC应用于超高温防热材料, 需要开展抗烧蚀

性能研究。到目前为止, 还没有关于 HETMCC 抗烧

蚀性能研究的报道, HETMCC 烧蚀机理也是未来

HETMCC 重点研究方向。 

7) HEA 的高温稳定性是其应用的一个关键因

素, 同样 HETMCC 的高温稳定性也是需要关注的

问题, 在更高温度下, 单相 HETMCC 是否会发生局

部析出, 形成非化学计量比的第二相, 还有待探讨。 

随着研究的不断深入, HETMCC 已经表现出许

多优异的性能。相信随着对 HETMCC 成分设计理

论的不断完善以及对新型制备技术的开发, HETMCC

将会有更广泛的应用空间。 
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