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稀土氧化物稳定氧化铪热障涂层的制备及热冲击性能研究

李春，倪立勇，杨震晓，马康智，文波，曲栋

（航天材料及工艺研究所，北京 100076）

摘要：采用大气等离子喷涂 (APS)技术制备了稀土元素掺杂量为 19 mol.%的HfO2涂层，即Hf0.81Y0.19O1.905 (YSH19)/
YSZ与 Hf0.81Yb0.0475Y0.1425O1.905(YbYSH19)/YSZ双陶瓷层热障涂层，研究了其在 1300℃下耐高温燃气热冲击性能。
结果表明，两种热障涂层的隔热能力约为 200℃，YbYSH19/YSZ体系热障涂层经 280次燃气热冲击循环后涂层
结构依然较为完整，性能显著优于 YSH19/YSZ及 YSZ热障涂层体系。涂层的失效模式为因中心区域处较大冲击
载荷造成的涂层逐层剥落，以及边缘位置处轴向应力和剪切应力导致的涂层剥落。
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Abstract: HfO2-based thermal barrier coatings doped with 19 mol.% rare-earth elements, including Hf0.81Y0.19O1.905 

(YSH19)/YSZ and Hf0.81Yb0.0475Y0.1425O1.905 (YbYSH19)/YSZ, were prepared by atmospheric plasma spraying 

(APS). The thermal shock performance of the coatings under 1300℃ burner rig was studied. The results showed 

that the thermal insulation capacities of the YSH19/YSZ and YbYSH19/YSZ coatings with 200 μm thickness were 

about 200℃ . The YbYSH19/YSZ coating was relatively complete after 280 cycles of thermal shock, revealing much 

better thermal shock resistance compared with YSH19/YSZ and YSZ coatings. The failure mode of the coatings is 

the peeling of the coating layer by layer caused by the large impact load at the center area, and the peeling of the 

coating caused by the axial stress and shear stress at the edge position.

Key words: Atmospheric plasma spray; Rare-earth oxides stabilized hafnia; Thermal shock; Failure mechanism

第一作者：李春 (1993-)，男，博士，工程师，E-mail: lichun@buaa.edu.cn

基金项目：国家自然科学基金 (51971013)。

0 引言

热障涂层技术作为航空发动机三大技术之一，

对高温合金基体材料起到隔热作用，可提高发动

机的使用温度和热效率 [1-3]。传统的氧化钇部分稳

定氧化锆 (yttria-stabilized zirconia, YSZ)涂层因具

有优异的高温力学性能、较低的热导率和较高的

热膨胀系数，在 1200℃以下具有长服役寿命 [4-6]。

但当涂层的使用温度超过 1200℃时，YSZ会发生

相变，在涂层中产生较大的应力 [7-10]，造成涂层
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的剥落失效。此外，YSZ在高温下的烧结致密化

也限制了其在 1200℃以上的应用 [11, 12]。

Hf与 Zr同属于第四副族，HfO2与 ZrO2化

学性质和晶体结构十分相似，但氧化铪的相变温

度更高，抗高温性能更加优异，有望用作热障涂

层材料 [13-17]。已有文献表明 [18-20]，Y2O3等稀土

氧化物掺入氧化铪，可将其稳定至立方相 (cubic 

phase，C相 )，使得其热导率降低至 1.8 W·m-1·K-1，

提高其热膨胀系数至 10.4×10-6 K-1，与 YSZ数值

接近。另外，C相在 1600℃以内具有优异的高温

相稳定性 [18,21]。然而，完全稳定的 C相断裂韧性

比较低，导致涂层寿命显著降低 [22,23]。因此，本

研究通过在 C相中引入少量的单斜相 (monoclinic 

phase，M相 ) HfO2，利用双相结构来提高涂层的

断裂韧性和抗烧结性能。本团队前期研究表明，

当氧化钇完全稳定氧化铪（C相）涂层中析出少

量 M相时，可以大大降低涂层的烧结速率，同

时涂层具有优异的断裂韧性 [24]。本研究选择的材

料为 HfO2中掺杂 19%（摩尔百分比）的稀土氧

化物，因为 Y3+掺杂量为 0.19的 Y2O3稳定 HfO2 

(YSH19，Hf0.81Y0.19O1.905)涂层在 1300℃长期服役

时，涂层中产生体积分数不超过 15%的 M相。

并且，Y2O3、Yb2O3共掺杂 HfO2能够显著降低陶

瓷的热导率，与此同时，陶瓷的抗烧结性能也得

到了大幅改善，主要是因为 Y3+与 Yb3+之间存在

较大的离子半径差异。尤其是当 Yb3+与 Y3+的掺

杂比例为 1:3时，HfO2基材料具有最佳的抗烧结

性能和最低的热导率 [25]，因此本文选用的涂层材

料为 Hf0.81Yb0.0475Y0.1425O1.905 (YbYSH19)，研究了

YbYSH19与 YSH19的热障涂层的热冲击性能，

并与 YSZ进行直接比较。

1 实验材料与方法

1.1 热喷涂粉末制备

采用固相烧结法制备了 YSH19与 YbYSH19

粉体。以 YbYSH19为例，首先将 Y2O3、Yb2O3、

HfO2按照 Hf0.81Yb0.0475Y0.1425O1.905的化学组成进行

配料（摩尔比为 14.25/2 : 4.75/2:81）, 在无水乙醇

介质中球磨混合 8 h，其中原料粉、酒精、磨球的

重量比为 1:4:5。将混合浆料干燥过筛后得到混合

粉体，在 1500℃下高温烧结 5 h，使得稀土元素

充分固溶在 HfO2基体中。YbYSH19烧结粉体球

磨破碎后经喷雾造粒，获得粒径分布在 50~90 μm

之间的喷涂粉。为了提高粉体在等离子焰流中的

结合强度，将喷涂粉在 1100℃下热处理 4 h，去

除有机粘接剂，并使得原始粒子之间形成微烧结。

1.2 热障涂层制备

HfO2基热障涂层体系采用经典的金属粘接层

和陶瓷层，并与 YSZ涂层进行对比。为了提高

HfO2基热障涂层的综合性能，采用双陶瓷层的结

构设计，具体涂层组成和厚度如表 1所示。双陶

瓷层热障涂层体系选择新型陶瓷作为顶层陶瓷层，

8YSZ涂层作为底层陶瓷层。

本实验中的高温合金选择 DZ125，粘接层

NiCrAlY采用北京航天振邦有限公司生产的 SP2-

3000型超音速火焰喷涂设备喷涂，工艺参数见表 

2。分别采用表 3中的工艺参数喷涂 HfO2基涂层

与 YSZ涂层。

表 1 不同热冲击试验的热障涂层样品

Table 1 Samples of various TBC systems for different thermal shock tests

编号 陶瓷层 陶瓷层厚度 (μm) 基体尺寸 (mm3)

1 YbYSH19/YSZ 100+100

2 YSH19/YSZ 100+100 φ32.5×3

3 YSZ 200

稀土氧化物稳定氧化铪热障涂层的制备及热冲击性能研究
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表 3 APS喷涂 YSZ陶瓷层工艺参数表

Table 3 APS spraying process parameters of YSZ ceramic coatings

表 2 HVOF喷涂 NiCrAlY涂层工艺参数

Table 2 Processing parameter of the NiCrAlY bondcoat by HVOF

涂层
喷涂距离

(mm)

喷枪移动速率

(mm·min-1)

电弧电压

(V)

电弧电流

(A)

电弧功率

(kW)

Ar/H2气体流

速 (L·min-1)

送粉器

转速 (%)
送粉速率

(g·min-1)

HfO2基涂层 80 500 70 400 28 40/8 16 25

YSZ 80 500 67 600 40 35/12 19 30

O2

(L·h-1)

煤油

(L·h-1)

工作压力

(MPa)

O2工作压力

(MPa)

燃烧室压力

(MPa)

喷涂距离

(mm)

送粉率

(g/min)

气流

(MPa)

40 17 0.76 1.00 0.70 300 50~60 0.30

1.3 性能表征

采用 X射线衍射仪 (XRD, Rigaku D/max 2200 

PC, Japan, Cu K)分析涂层的物相组成，采用场

发射扫描电镜 (Zeiss, EVO18)观察涂层的显微形

貌。采用北航研制的高温燃气热冲击试验机 (BH-

JLP2008)进行试验，如图 1所示。利用氧气和液

化石油气在喷枪中燃烧，产生流速较快、温度较

高的火焰，对涂层样品表面进行热冲击，涂层表

面温度约为 1300℃。

图 1 BH-JLP2008高温燃气热冲击设备

Fig. 1 BH-JLP2008 equipment for thermal shock 

characterization 

图 2 YSH19及 YbYSH19涂层制备态的物相组成

Fig. 2 XRD patterns of the as-sprayed YSH19 and 

YbYSH19 coatings

2 实验结果与讨论

2.1 涂层制备态组织结构

图 2中 XRD图谱表明制备态的 YSH19和

YbYSH19涂层均由单一 C相组成，因为在 2θ为
34.5~35.4°范围内只检测到一个衍射峰。陶瓷粉

体在等离子火焰中熔化并均匀扩散，熔融液滴拍

在基体上后迅速凝固。喷涂过程中发生了从液相

到高温 C相的无扩散型相变，C相在降温过程中

由于冷却速度过快，不能发生C→C+M相的相变，

因为 Y3+、Yb3+和 Hf4+不能在这么短的时间内充

分扩散，最终形成亚稳态 C相。

图 3是 YbYSH19/YSZ及 YSH19/YSZ双陶瓷

涂层表面和截面的 SEM照片，可以看出两种涂层

表面均融化效果良好，具有较高的孔隙率；陶瓷

层与金属粘接层之间结合紧密，形成互锁结构，

陶瓷层界面清晰可辨。
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图 3 YSH19/YSZ及 YbYSH19/YSZ热障涂层制备态形貌：

(a) YSH19表面；(b) YbSH19表面；(c) YSH19截面；(d) YbSH19截面

Fig.3 SEM image of YSH19/YSZ and YbYSH19/YSZ thermal barrier coating systems:

 (a) YSH19 surface; (b) YbSH19 surface; (c) YSH19 cross-section; (d) YbSH19 cross-section

2.2 涂层抗冲击性能

YbYSH19/YSZ、YSH19/YSZ以及 YSZ的背

面温度分别为 1101℃、1102℃以及 1130℃。可以

得出，当陶瓷层的厚度为 200 μm时，三种涂层的

隔热能力分别为 199℃、198℃以及 170℃。采用

双陶瓷层除了具有更高的隔热能力，更重要的是

表层 YbYSH19比 YSZ高温稳定性更为优异，表

面温度为 1300℃时，YbYSH19抗烧结性能优越，

组织结构更为稳定，缓解了底层 YSZ的烧结和相

变。

图 4 是 YbYSH19/YSZ、YSH19/YSZ 和 YSZ

涂层体系在 1300℃高速火焰热冲击不同次数后的

宏观照片，经 20和 60次循环后三种涂层表面没

有发生起皮现象。当热冲击次数达到 140次时，

三者的起皮面积相当，都约为 12%。热冲击次数

增加使得起皮区域由中心向外围扩展，并且导致

涂层边缘位置的底层YSZ处剥落，暴露出粘接层。

280次循环后，YbYSH19/YSZ涂层边缘剥落的区

域所占百分比为 1.5%，YSH19/YSZ边缘剥落最

为严重，剥落面积达到 14%，YSZ也达到 8%。

在样品中间位置，尽管 YbYSH19/YSZ涂层的起

皮面积达到约 44%，但是 YbYSH19/YSZ涂层中

心位置依然没有暴露出金属粘接层，体现出较好

的抗冲击性能。

从图 4中涂层经 280次燃气热冲击试验后的

宏观照片可以看出，中心位置的剥落最为严重，

外围区域仅有少量起皮。涂层中心与外围的差异

主要是由于热冲击火焰的温度、速度和冲击载荷

从中心到边缘逐渐降低所导致的。将样品从内侧

区域、中间位置以及外围切开，如图 5(a)所示。

(d)(c)

(a) (b)

稀土氧化物稳定氧化铪热障涂层的制备及热冲击性能研究
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图 5(b)、(c)分别是 YbYSH19/YSZ和 YSZ热障涂

层的截面形貌。YbYSH19/YSZ涂层内侧、中部、

外围的陶瓷层厚度分别为 142、173、210 μm，

YSZ涂层内侧、中部、外围的陶瓷层厚度分别

为 95、187、215 μm。YbYSH19/YSZ 顶 层 涂 层

经 280次循环后中心区域厚度减少约 70 μm，而

YSZ涂层减少约 120 μm，因此可以认为在较高温

度时 (>1300℃ )，YbYSH19/YSZ双陶瓷层热障涂

层的抗热冲击性能优于 YSZ。但是在中部位置，

由于温度较低、流速较小，YSZ优异的高温力学

性能使得涂层厚度的减小低于 YbYSH19/YSZ涂

层。

图 4 热障涂层在 1300℃下经不同次数高温燃气热冲击后的宏观形貌：(a) YbYSH19/YSZ; (b) YSH19/YSZ; (c) YSZ

Fig. 4 Photographs of TBC systems after 1300℃ high speed flame thermal shock:

 (a) YbYSH19/YSZ; (b) YSH19/YSZ; (c) YSZ

(a)

(b)

(c)

图 5 1300℃高速火焰热冲击后热障涂层样品不同区域的截面形貌 : (a) 切样示意图；(b) YbYSH19/YSZ; (c) YSZ

Fig. 5 Morphology of cross section of TBC systems at different regions after 1300℃ high speed flame thermal shock:

 (a) schematic diagram of sample cutting; (b) YbYSH19/YSZ; (c) YSZ

(a) (b) (c)
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图 6 涂层表面 1300℃高速火焰热冲击后中心形貌：(a) YbYSH19/YSZ; (b)YSH19/YSZ; (c)YSZ

Fig. 6 Surface morphology of TBCs at the inner region after 1300℃ high speed flame thermal shock:

 (a) YbYSH19/YSZ;  (b)YSH19/YSZ; (c)YSZ

图 7 热障涂层体系在 1300℃高速火焰热冲击后不同区域的物相组成：(a) YbYSH19/YSZ; (b) YSZ

Fig. 7 XRD patterns of TBCs at different regions after 1300℃ high speed flame thermal shock: (a) YbYSH19/YSZ; (b) YSZ

图 6 为 1300℃高速火焰热冲击 280次后涂

层表面中心区域的表面形貌，从图中可以看出

YbYSH19/YSZ顶层发生轻微烧结，晶粒尺寸较小，

垂直裂纹依然保留，使得涂层具有很好的应变容

限。YSH19顶层陶瓷层发生了一定程度的烧结，

垂直裂纹愈合，但是晶粒较为细小，层间间隙清

晰可见。YSZ在中心发生了严重的烧结，晶粒粗

大且致密。综上，YbYSH19/YSZ涂层在 1300℃

下抗烧结性能优于 YSH19/YSZ以及 YSZ涂层。

(a)

(a) (b)

(b) (c)

2.3 涂层失效机理

从图 4可以看出陶瓷层在样品径向方向上的

剥落情况存在很大差异，为了揭示各涂层在高温

下的破坏机理，将 280次循环后的热障涂层样品

按照图 5的示意图切开，分别研究其物相组成和

截面形貌。如图 7所示，在内侧位置 (inner)、中

部位置 (middle)和边缘位置 (outer)存在物相差

异。由于火焰中心位置热流和流速最大、温度最

高，因此涂层更容易发生相变，对于 YbYSH19/

YSZ双陶瓷层而言，内侧位置析出了约 5%的M

相，高于中部位置 (4%)和边缘位置 (2%)，而对

于 YSZ，可以明显看出，涂层内侧位置的 T'相发

生 Y3+扩散转变为 T+C相，使得断裂韧性降低，

涂层发生严重剥落，而外围区域 T'相的相转变较

少，涂层剥落不严重。YbYSH19/YSZ双陶瓷层

内侧位置的M相析出量同样低于 1300℃静态热

曝露后涂层中M相的体积分数 (9.5%，24 h)，主

要是因为在热冲击过程中，陶瓷层存在温度梯度，

顶层受压应力，而亚稳态 C相→ C+M相的相变

是一个体积膨胀的过程，附加压应力会抑制M相

的产生。图 8是 YbYSH19/YSZ涂层中心区域和

边缘外围区域的表面形貌，可以发现涂层在中心

位置逐层剥离，外围处由于温度较低，涂层形貌

与制备态很接近，只是制备态表面的未熔颗粒被

热冲击高速气流吹走。

稀土氧化物稳定氧化铪热障涂层的制备及热冲击性能研究
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图 8 YbYSH19/YSZ热障涂层在 1300℃高速火焰热冲击后的表面形貌：(a)中心区域；(b)外围区域

Fig. 8 Surface morphology of YbYSH19/YSZ TBC after 1300℃ high speed flame thermal shock:

 at the (a) inner region; (b) outer region

(a) (b)

通过涂层失效的宏观照片和扫描电镜照片，

可以总结出涂层在样品中心位置的失效机理，如

图 9所示。在高温高速燃气冲击过程中，涂层表

面的温度高达 1300℃，循环过程中承受交变载荷。

此外，涂层还承受高速焰流造成的冲刷载荷，从

样品中心到边缘冲刷载荷逐渐减小。制备态时，

YbYSH19陶瓷层中会存在垂直裂纹，在中心区域

极大的冲击载荷作用下，垂直裂纹尖端受到的剪

图 9 YbYSH19/YSZ热障涂层在 1300℃燃气热冲击过程中逐层剥落示意图

Fig. 9 Diagram showing the spalling of YbYSH19/YSZ TBC during 1300℃ high speed flame thermal shock

(a) (d)

(b) (c)
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切应力比外围区域大得多，使得裂纹宽度增大，

更多的燃气将会进入裂纹，形成高压环境，而

APS涂层中又存在大量的横向裂纹，很容易在高

压气体形成的界面剪切应力作用下迅速扩展，并

发生“起皮”剥离。涂层除了在中心区域的厚度

方向上逐步剥落外，剥落范围还会逐渐向外围区

域扩大。虽然高温燃气热冲击过程和 1100℃水淬

热循环过程都呈现出逐层剥落的特点，但是存在

不同的机理：水淬过程中，涂层表面承受极大冷

速，形成很大的温度梯度和应力分布，造成涂层

剥落；而燃气热冲击过程中主要是交变热应力与

冲刷形成的剪切应力的耦合作用导致涂层失效，

而应力水平在涂层径向上逐渐减小，因此涂层中

心部位剥落最为严重。

涂层在燃气热冲击过程中边缘位置的失效机

理和中心区域不同。从图 4可以看出，YbYSH19/

YSZ热障涂层在热冲击 140次后从边缘开始剥落。

赵让乾等通过有限元计算得出，在边缘位置，沿

着盘状样品的轴向应力和剪切应力发生陡增 [26]，

并且冷热循环过程的交变应力作用下边缘处的应

力进一步增加，因此，在 140次循环后，涂层边

缘的应力水平已经增加到涂层的承受极限，从而

导致涂层边缘开始剥落最终造成涂层在边缘剥落。

3 结论

(1) 陶瓷层厚度为 200 μm时，1300℃高速火

焰热冲击试验中 YbYSH19/YSZ及 YSH19/YSZ热

障涂层的隔热能力达到 200℃左右。

(2) YbYSH19/YSZ双陶瓷层热障涂层的抗冲

击性能优于 YSH19/YSZ双陶瓷层和 YSZ热障涂

层。1300℃高速火焰热冲击条件下循环 280次，

YbYSH19/YSZ比 YSH19/YSZ涂层边缘剥落面

积小，内侧区域剥落引起的厚度减少小于 YSZ涂

层。

(3) YbYSH19/YSZ双陶瓷层热障涂层体系在

1300℃高速火焰热冲击下的失效行为模式为涂层

内侧受较大的冲击载荷首先开始剥落，剥落面积

不断增大；涂层边缘位置的剥落主要是由于轴向

应力和剪切应力导致的。
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