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ВВЕДЕНИЕ
Стремительный прогресс технологий предъ-

являет все более жесткие требования к повыше-
нию качества и надежности конструкционных 
материалов, способных сопротивляться как дли-
тельным циклическим нагрузкам, так и статиче-
ским локальным, что в конечном итоге должно 
приводить к значительному увеличению ресур-
са эксплуатации готовых изделий. Для решения 
подобных задач существуют несколько подхо-
дов, среди которых классический является весь-
ма трудо емким и дорогостоящим. В этой связи не 
теряет своей актуальности проблема упрочнения 
поверхности изделий и механизмов, так как имен-
но она всегда подвергается наиболее сложным ус-
ловиям коррозии и износа, при этом само объем-
ное изделие или деталь могут изготавливаться из 
обычных конструкционных материалов с невысо-
кими эксплуатационными характеристиками [1].

В последнее время актуальным направлением 
упрочнения поверхности стало создание много-
компонентных наноструктурированных пленок, 

в которых значительный рост эксплуатационных 
свойств обеспечивается не столько за счет элемент-
ного состава покрытия, сколько за счет его морфо-
логии и наноструктурированности [2]. В этом кон-
тексте перспективными упрочняющими покрытия-
ми являются нанокомпозиты металл–керамика, ко-
торые сочетают в одном материале преимущества 
обоих компонентов.

Ранее [3, 4] было показано, что покрытие из ком-
позитного материала (Co45Fe45Zr10)х(Al2O3)100–х дей-
ствительно характеризуется высокими значениями 
микротвердости (HV до 1300) и низким фактором 
износа (~ 10–5 мм3/(Н ∙ м) на стальной подложке). 
Вместе с тем была обнаружена значительная зави-
симость HV от концентрации керамической фазы, 
причем увеличение значений микротвердости на-
блюдалось при уменьшении содержания оксида 
алюминия, а максимум прочности зафиксирован в 
районе x = 86 ÷ 88 ат.% металлической фазы.

Целью данной работы было исследование ме-
ханических характеристик композитного покры-
тия Feх(Al2O3)100–х в широком интервале составов 
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Проведено исследование износостойкости и микротвердости тонкопленочных нанокомпозиционных покрытий Feх(Al2O3)100–х в широ-
ком интервале концентраций (x, ат.%) металлической фазы (30 ≤ х ≤ 95). Установлено, что максимальная твердость (до 12 ГПа) наблюдает-
ся в композитах с х = 80÷82 ат.%. Показано, что износостойкость наногранулированного композита, измеренная при нагрузке 2 Н, значи-
тельно превышает таковую стали 12Х18Н10Т, использованной в качестве подложки. Фактор износа для композита Feх(Al2O3)100–х составляет 
(3,5÷11,63) · 10–5 мм3/(Н · м) при нагрузке 2 Н.
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Wear-resistance and microhardness of Feх(Al2O3)100–х thin-film nanocomposite coatings have been investigated in a wide range of metal phase con-
centrations (30 ≤ х аt. % ≤ 95). The maximum hardness (up to 12 GPa) is observed in the composites with metal phase concentration of 80÷82 at.%. 
Wear resistance of nanogranulated composite measured at 2N load is shown to exceed that of 12Kh18N10T steel used as a substrate. Wear factor of 
Feх(Al2O3)100–х nanocomposite is 3,5 ∙ 10–5÷11,63 ∙ 10–5 mm3/(N ∙ m) at 2N load.
Key words: microhardness, composite coatings, hardening, nanogranulated composite.
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(x, ат.%) 50 ≤ х ≤ 95 для выявления общности ме-
ханизмов упрочнения наноструктурированных 
гетерофазных систем металл–керамика.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Композиты были получены методом ионно-
лучевого распыления составных мишеней в ат-
мосфере аргона. Особенности работы установ-
ки и приготовления образцов описаны в работах 
[5, 6]. Совместное осаждение компонентов ма-
териала осуществлялось на ситалловые (СТ-50) 
и стальные (12Х18Н10Т) подложки, на поверх-
ности которых в результате процессов самоорга-
низации происходило формирование двухфазной 
структуры. Элементный состав образцов контро-
лировался энергодисперсионным рентгеновским 
электронно-зондовым микроанализом. Толщи-
на полученных покрытий составляла ~ 6 ÷ 8 мкм. 
Более тонкие пленки (60–80 нм), напыленные на 
монокристаллы NaCl, специально изготавлива-
лись для проведения исследований методами про-
свечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) 
с помощью электронного микроскопа FEI Tecnai 
G2 20F S TWIN. Оценка особенностей морфоло-
гии поверхности выполнялась с помощью растро-
вого электронного микроскопа Quanta 600 FEG.

Исследование износостойкости композицион-
ных покрытий, нанесенных на стальную подлож-
ку, проводилось с помощью автоматизирован-
ной машины трения High-Temperature Tribometer 
(«CSM Instruments», Швейцария) по схеме испы-
тания «шарик–диск» [7]. Триботехнические харак-
теристики исследуемых образцов оценивали при 

нагрузке на держатель контртела 2 Н, скорости 
вращения образцов 10 см/с и пути трения 500 м. 
В качестве материала контртела был выбран ша-
рик диаметром 6 мм из Al2O3. Измерение микро-
твердости нанокомпозитов осуществлялось с по-
мощью автоматического микротвердомера DM-8 
(«Affri», Италия) при нагрузках 0,245 и 0,49 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 приведена рентгенограмма образца 

Fe56(Al2O3)44, на которой идентифицируется чет-
кий пик, соответствующий фазе железа. Наличие 
резкого максимума свидетельствует о том, что 
структура Fe кристаллическая. В то же время фаза 
оксида алюминия на рентгенограмме отсутствует. 
По всей видимости, это связано с тем, что Al2O3 
находится в аморфном состоянии, поскольку он 
формировался в процессе конденсации атомов на 
ненагреваемую подложку [6].

На рис. 2 приведены результаты ПЭМ образ-
цов композита Feх(Al2O3)100–х с различным содер-

Рис. 1. Рентгенограмма композита Fe56(Al2O3)44 
в исходном состоянии (излучение CuKα)

Рис. 2. Микрофотография (а) и электронная дифракция (б) композита Fe56(Al2O3)44, а также микроструктура Fe78(Al2O3)22 (в)
Темные области на фотографиях соответствуют металлической фазе, светлые – керамике
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жанием железа. При небольшой концентрации 
металлической фазы (на границе исследованно-
го интервала) структура материала представляет 
собой дискретную среду, состоящую из металли-
ческих гранул нанометрового размера (2–4 нм), 
единичных или собранных в небольшие кластеры 
в виде цепочек длиной ~ 15÷20 нм. Как отдель-
ные гранулы, так и их группы окружены тонкими 
(~ 1–2 нм) керамическими прослойками оксида 
алюминия. При увеличении концентрации метал-
лической фазы размер кластеров возрастает, что 
совершенно естественно.

Анализ электронограмм показывает, что в 
пленках во всем концентрационном диапазоне 
(50 ≤ х ≤ 95) содержания металлической фазы 
(х, ат.%) присутствуют 2 фазы: железо и оксид 
алюминия, меняется лишь их соотношение. Фаза 
железа во всех случаях кристаллическая, однако 
изменение состава композита приводит к изме-
нению степени ее дисперсности. Оксид алюми-
ния находится в аморфном состоянии, что под-
тверждается наличием широкого гало малого 
диаметра, средний радиус которого соответ-
ствует межплоскостному расстоянию 2,753 Å, 
что близко к значению 2,795 Å для плоскостей 
семейства [220] в Al2O3.

Исследование структуры композитов с боль-
шим содержанием железа (85 ат.%) показало, что 
и в этом случае структура не является гомогенной. 
На рис. 3 приведены результаты темнопольного 
исследования образца Fe85(Al2O3)15, из которых 
следует, что даже при таком составе в композите 
присутствует нанофаза с размером кристалли-
тов не более 50 нм, а не большие кластерные об-
разования.

Данные по структурному анализу тонкопле-
ночных композитов Feх(Al2O3)100–х соответству-
ют результатам исследования [8], где также было 
обнаружено, что структура совместно распыляе-

мых железа и оксида алюминия ионно-лучевым 
методом в вакууме представляет собой совокуп-
ность наночастиц, встроенных в аморфную ма-
трицу Al2O3.

Исследования микротвердости композитных 
покрытий проводились с помощью методов Вик-
керса (HV) и Кнупа (HK). При нагрузке 0,245 Н 
средняя глубина проникновения индентора Вик-
керса в материал покрытия Feх(Al2O3)100–х не пре-
вышала 1,5 мкм, что позволяет утверждать о кор-
ректности проводимых испытаний [9]. Однако 
для исключения вероятности ошибки аналогич-
ные измерения микротвердости этого же покры-
тия были проведены с помощью метода Кнупа. 
Благодаря форме наконечника Кнупа глубина 
проникновения индентора в пленку значительно 
уменьшается, что снижает погрешность измере-
ний. Так, при нагрузке 0,245 Н ее среднее значение 
не превысило 0,5 мкм.

На рис. 4, а показана концентрационная за-
висимость микротвердости нанокомпозитов 
Feх(Al2O3)100–х. Из приведенных результатов сле-
дует, что величина HV исследуемых покрытий, 
независимо от количества металлической фазы, 
выше, чем чистой ситалловой подложки (Ст-50), 
чистой стальной подложки (12Х18Н10Т) и по-
крытия, полученного при напылении чистого 
железа на ситалл. Необычным фактом явилось 
то, что концентрационная зависимость микро-
твердости нанокомпозитов Feх(Al2O3)100–х ока-
залась нелинейной, с максимумом при ~ 80 ат.% 
Fe. То, что при добавлении в железо керамиче-
ской фазы оксида алюминия происходит уве-
личение микротвердости композитов (умень-
шение концентрации железа от 94 до 84 ат.%) 
было вполне ожидаемым, однако дальнейшее 
снижение значений HV при возрастании со-
держания керамики (от 18 до 48 ат.% Al2O3) не 
вполне понятно.

50 нм

а

50 нм

б

Рис. 3. Микрофотографии 
композита Fe85(Al2O3)15 
в светлом (а) и темном (б) полях



40 № 2  2013

Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

Для проверки достоверности полученной зави-
симости были проведены измерения с помощью 
наконечника Кнупа. Полученные результаты (см. 
рис. 4, б) оказались аналогичны зависимости, из-
меренной по методу Виккерса, с той лишь разни-
цей, что максимум микротвердости НK имеет бо-
лее явный и резкий вид. По всей видимости, это 
связано с увеличением вклада пластического де-
формирования материала и уменьшением упруго-
го – вследствие применения наконечника Кнупа 
вместо индентора Виккерса [9].

Известно [10], что благодаря несимметрич-
ной форме наконечника Кнупа деформация 
материала в районе воздействия имеет такой 
характер, что размер длинной диагонали ром-
бического отпечатка остается практически не-
изменным как у восстановленного, так и у не-
восстановленного отпечатков. Таким образом, 
наличие максимума микротвердости НK у нано-
композитов Feх(Al2O3)100–х в области x ~ 80 ат.% 
является достоверным фактом, что можно объ-
яснить особенностями структуры исследуемых 
пленок.

Структура композитов может быть представ-
лена как трехмерная аморфная керамическая 
сеть, в ячейках которой расположены металли-
ческие кристаллические нанообласти (см. рис. 2). 
Считается, что источники зарождения дислока-
ций не могут существовать в нанокристаллитах 
размером менее 3 нм [11]. Поэтому можно пред-
положить, что в кристаллических наногранулах 
и наноразмерных аморфных прослойках отсут-
ствует дислокационная активность, вследствие 
чего композитные пленки должны обладать вы-

сокими значениями сопротивления пластической 
деформации и упругого восстановления.

Согласно многочисленным исследованиям [12] 
при механической нагрузке аморфно-кристалли-
ческий нанокомпозиционный материал может ре-
лаксировать лишь путем проскальзывания кри-
сталлитов по межфазной границе. Применитель-
но к нашим композитным пленкам их релаксация 
при механической нагрузке может реализовы-
ваться путем движения единичных недеформи-
рованных нанокристаллов железа один относи-
тельно другого. Подобный процесс требует значи-
тельно больше энергии, нежели деформация по-
средством движения дислокаций, что и приводит 
к увеличению твердости материала. Оптимальная 
с точки зрения прочностных характеристик мор-
фология композита соответствует не сплошной 
керамической «сетке», а наличию отдельных, не 
связанных друг с другом керамических областей, 
которые не разрываются при нагрузках, посколь-
ку они уже дискретны, но препятствуют пласти-
ческому деформированию металлической фазы и 
композитов в целом. В то же время наблюдаемая 
лабиринтоподобная структура металлической 
фазы мешает зарождению и развитию трещин в 
керамической фазе. В области такой морфологии 
имеет место максимум твердости.

При небольшом содержании металлической 
фазы (x < 65 ат.%) среднее расстояние между гра-
нулами становится достаточным для возникнове-
ния и развития трещин в керамической фазе, по-
этому процесс междугранульного проскальзыва-
ния идет значительно более активно. Резкое сни-
жение значений микротвердости, наблюдаемое 

Рис. 4. Концентрационная зависимость микротвердости нанокомпозитов Feх(Al2O3)100–х 
в единицах Виккерса (а) и Кнупа (б), нанесенных на подложки из ситалла (  ) и стали ( )
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при x > 85 ат.%, вероятно, вызвано тем, что коли-
чество ди электрической фазы настолько мало, что 
она перестает препятствовать деформированию ме-
таллической фазы. Поэтому деформация компози-
тов развивается аналогично процессам, реализую-
щимся в объемных металлических материалах.

При использовании покрытия помимо твердо-
сти важной характеристикой является износостой-
кость, при этом большое значение имеют качество 
поверхности и механические свойства материала, 
на который нанесено покрытие. Поэтому при иссле-
довании этого показателя использовались полиро-
ванные подложки из стали 12Х18Н10Т с нанесен-
ным нанокомпозитным покрытием Fex(Al2O3)100–x. 
На рис. 5 показаны полученные результаты, ко-
торые свидетельствуют о том, что износостой-
кость композитов выше, чем стали: для нее фак-
тор износа составил ~ 34 ∙ 10–5 мм3/(Н ∙ м), а для 
нано гранулированного материала Feх(Al2O3)100–х – 
(3,5 ÷ 11,63) ∙ 10–5 мм3/(Н ∙ м), в зависимости от со-
держания металлической фазы.

Анализ изображений дорожки трения после 
испытания на износостойкость образцов пленок 
(рис. 6) показал, что основным механизмом изна-
шивания является абразивное, со следами пласти-
ческого течения материала. Это подтверждается 
образованием характерных канавок и наплывов на 
их краях, возникающих при пластическом оттес-
нении материала вследствие воздействия абразива.

При работе любого упрочняющего или защит-
ного покрытия происходит выделение тепловой 
энергии и материал нагревается. В зависимости 
от режимов эксплуатации и интенсивности воз-
действия нагрев защитных покрытий может до-

стигать нескольких сотен градусов [13]. В связи с 
этим достаточно актуальным можно считать во-
прос о термической устойчивости (стабильности) 
механических свойств нанокомпозитов.

Для изучения этого аспекта были проведены 
исследования влияния термического отжига на 
микротвердость нанокомпозитов Feх(Al2O3)100–х. 
Прежде всего необходимо было определить тем-
пературы, при которых следует проводить изо-
термические отжиги образцов. Они выбирались 
на основе анализа температурных зависимостей 
электрического сопротивления (R) покрытий с 
большим содержанием металлической фазы.

Как следует из полученных результатов (рис. 7), 
при увеличении температуры в наногранулиро-
ванных пленках протекают процессы, приводя-
щие к изменению электрического сопротивления. 
На начальном этапе нагрева наблюдается незначи-
тельное его увеличение (участок с положительным 
температурным коэффициентом сопротивления), 
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Рис. 5. Концентрационная зависимость фактора износа, 
измеренного при нагрузке на держатель контртела 2 Н, 
для композитных покрытий Feх(Al2O3)100–х, 
нанесенных на стальную подложку ( ), 
и собственно подложки из стали 12X18H10T ( )

Рис. 6. Изображение дорожки трения 
после испытаний на износостойкость в паре трения 
«композит Fe78(Al2O3)12 – корунд», 
при нагрузке на держатель контртела 2 Н

Рис. 7. Температурная зависимость 
электрического сопротивления композитов Feх(Al2O3)100–х 
с высоким содержанием металлической фазы: 
76 (1) и 84 ат.% (2)
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что является характерным для металлических 
проводников. Дальнейшее возрастание величи-
ны t (вплоть до 400 °С) приводит к некоторому 
уменьшению значений R, что, по всей видимости, 
связано с процессами рекристаллизации металли-
ческих наногранул, непосредственно контактиру-
ющих друг с другом, и увеличению их размеров. 
При температурах, превышающих 450–550 °С (в 
зависимости от концентрации железа, см. рис. 7), 
в композитах устанавливается равновесная струк-
тура. Это следует из того, что прямой и обратный 
ход температурной зависимости сопротивления, 
измеренной при нагреве и охлаждении в области 
t > 600 °С, совпадает. При таких температурах из-
менение сопротивления образцов при нагреве 
обусловлено лишь механизмом электропереноса 
и не связано ни с какими структурными преоб-
разованиями.

На протекание процессов рекристаллизации 
при t = 300÷400 °С указывает также тот факт, 
что сопротивление отожженных композитов, 
измеренное при комнатной температуре, поч-
ти в 2 раза меньше, чем в исходном состоянии 
(см. рис. 7). Исходя из этого, образцы отжигались 
в вакууме при температуре 550 °С для получения 
более равновесной структуры и исследовались.

Электронно-микроскопический анализ под-
твердил предположение о том, что отжиги при 
t = 550 °С приводят к увеличению размеров ме-
таллических гранул. Из данных рис. 8 следует, что 
средние размеры гранул в отожженном композите 
Fe80(Al2O3)20 больше, чем в исходном состоянии, 
а темнопольный анализ отожженных образцов 
Fe70(Al2O3)30 свидетельствует о том, что отдельные 
зерна железа могут достигать 30–40 нм (рис. 9).

Сопоставление значений микротвердости ис-
ходных и отожженных при t = 550 °С композит-

ных пленок свидетельствует о том, что для всего 
исследованного интервала составов наблюдается 
их уменьшение, причем при использовании как 
индентора Виккерса, так и наконечника Кнупа 
(рис. 10).

С одной стороны, снижение твердости незначи-
тельно и может свидетельствовать о термической 
устойчивости композитов, однако с другой – оно 
носит систематический характер и требует объяс-
нения. Следует обратить внимание на то, что все 
исследованные композиты Feх(Al2O3)100–х находят-
ся за порогом перколяции, и металлическая фаза 
является основной по объему. Даже в образце со-
става Fe56(Al2O3)44, находящегося на краю иссле-
дованного концентрационного интервала, метал-
лическая фаза не является набором взаимно изо-
лированных наногранул в объеме диэлектрика: на 
фотографии рис. 2 явно видны конгломераты кон-
тактирующих гранул в виде цепочек.

Исходя из этого можно предположить, что по-
добно тому, как электрические/магнитные харак-
теристики композитов, находящихся за порогом 
перколяции, определяются свойствами проводя-
щей/ферромагнитной фазы, так и изменения ме-

Рис. 8. Высокоразрешающая 
просвечивающая электронная 
микроскопия композита Fe80(Al2O3)20 
в исходном состоянии (а) 
и после отжига при t = 550 °С (б)
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Рис. 9. Микрофотографии структуры в темном поле (а) 
и электронограмма (б) композита Fe70(Al2O3)30 
после отжига при t = 550 °С
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ханических показателей исследованных образ-
цов будут определяться характером изменения 
свойств металлической фазы.

ПЭМ-исследования отожженных композитов 
показывают увеличение размеров металлических 
наногранул в несколько раз. На наш взгляд, впол-
не обоснованным является предположение о том, 
что наблюдаемое уменьшение твердости компо-
зитных пленок является проявлением известно-
го закона Холла–Петча [14, 15], в соответствии с 
которым величина твердости наноструктуриро-
ванных материалов обратно пропорциональна 
размеру зерна. В нашем случае аналогия с нано-
кристаллическими материалами допустима, по-
скольку исследовались композиты, находящиеся 
за порогом перколяции.

ВЫВОДЫ

1. Установлено, что максимальные значе-
ния микротвердости пленок из нанокомпозитов 
Feх(Al2O3)100–х по Виккерсу (12,5 ГПа при нагруз-
ке 0,245 Н) наблюдаются в области с высокой кон-
центрацией металлической фазы (x = 78 ÷ 82 ат.%).

2. Показано, что износостойкость покрытий 
Feх(Al2O3)100–х (50 ≤ х ≤ 96), измеренная при нагруз-
ке 2 Н, выше, чем чистой стальной (12Х18Н10Т) 
подложки.

3. Выявлено, что нанокомпозиты Feх(Al2O3)100–х 
являются термически устойчивыми и сохраняют 

высокие значения микротвердости до t = 550 °C. 
Однако их отжиг несколько снижает твердость, 
что, по всей видимости, является следствием 
укрупнения нанозерен железа.

Работа выполнена в рамках 
ФЦП «Научные и научно-педагогические кадры 

инновационной России» 
(госконтракт № 14.740.11.0986), 
а также гранта 14. А18.21.0243 

и гранта РФФИ 11-02-90437-Укр_ф_а.
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ВВЕДЕНИЕ

Пористые материалы на основе титана име-
ют широкое применение и являются перспек-
тивными как в технических, так и медицинских 
областях [1–4]. При получении новых пористых 
материалов необходимо обеспечить не только 
высокую пористость и возможность регулиро-
вания размера пор, но также и достаточную проч-
ность, обуславливающую стойкость различных 
конструкций. Весьма перспективной в этом отно-
шении является тройная система Ti–B–C.

Тройные системы дают возможность исполь-
зовать большое количество комбинаций исход-
ных реагентов и тем самым достигать необходи-
мых физико-механических свойств синтезируе-
мого материала. Применение энергосберегающей 
технологии самораспространяющего высокотем-
пературного синтеза (СВС) позволяет получать 
открытую пористость продукта за счет движе-

ния разогретых до высокой температуры примес-
ных газов, выделяющихся из реагентов при горе-
нии [2, 5, 6]. При этом используется не внешний, 
а внутренний источник тепла экзотермических 
реакций между исходными компонентами, про-
текающих в форме горения. Метод СВС не тре-
бует дорогостоящего оборудования, экономичен 
с точки зрения потребляемой энергии, что при-
водит к снижению себестоимости конечного про-
дукта [2, 7].

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

При проведении опытов использовались по-
рошки следующих марок: титан ПТМ-2, бор 
аморфный коричневый, углерод технический 
(сажа) П804Т. Исследовалась тройная система 
Ti–B–C. Рецептура шихты включала три части:
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Представлены результаты исследований пористой композиционной керамики системы Ti–B–C, полученной методом самораспространяюще-
гося высокотемпературного синтеза. Изучено влияние количества титана в шихте и плотности заготовки на структурообразование и проч-
ностные характеристики синтезируемых пористых материалов. Приведены результаты их исследований на растровом электронном микро-
скопе Jeol JSM-6390A, дифрактометре ARL X' TRA и универсальной испытательной машине INSTRON 5988.
Ключевые слова: керамика, пористость, титан, композит, самораспространяющийся высокотемпературный синтез.

The results of investigation of porous composite ceramics produced from the Ti-B-C system by self-propagating high-temperature synthesis are 
given. The effect of titanium amount in the mix material and strength characteristics of synthesized porous materials have been studied. The re-
sults of their investigations with the Jeol JSM-6390A scanning electron microscope, ARL X' TRA diffractometer and of INSTRON 5988 multiple-pur-
pose testing machine are given.
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