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Ra – среднее арифметическое отклонение профиля; 

CVD – химическое осаждение покрытий; 

ЭИЛ – электроискровое легирование; 
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ВВЕДЕНИЕ 

 

В последнее время большое внимание уделяется освоению океана из-за его 

значительных размеров и богатых морских ресурсов в масштабах планеты. Морское 

оборудование играет жизненно важную роль во всевозрастающей эксплуатации морских 

ресурсов и используется в критически важных операциях, таких как швартовка, эксплуатация 

носовых портов, погрузочно-разгрузочные работы с помощью кранов и подъемных систем, 

натяжение стояка и компенсация подъема. Обычно, ключевые компоненты этих систем 

(подшипники скольжения, уплотнения, поршневые штоки цилиндров, цепи, шарниры, болты, 

валы, вертлюги и т.д.) подвержены синергетическому воздействию износа и коррозии в 

морской воде (трибокоррозии), что приводит к серьезному повреждению оборудования и 

большим ежегодным затратам на техническое обслуживание и ремонт. Помимо того, в 

состоянии покоя, происходит быстрое зарастание поверхностей твердых тел 

микроорганизмами. Их метаболическая активность изменяет физические или химические 

свойства металлических поверхностей, что может вызывать микробиологическое коррозионное 

воздействие. Также для Арктических регионов, где температура составляют -34 °C, а в 

некоторых регионах достигают -43 °C, обледенение является еще одним фактором, 

увеличивающим износ деталей.  

Таким образом, необходимость выбора или разработки новых материалов, обладающих 

комплексом свойств, таких как высокая износо- и коррозионная стойкость, стойкость к 

биообрастанию и обледенению, является актуальной задачей для развития морской и 

прибрежной инфраструктуры. 

 

Актуальность работы 

 

Актуальной задачей является защита изделий, работающих в условиях воздействия 

агрессивных сред, содержащих, в том числе, взвеси твердых абразивных частиц, от 

трибокоррозионного, абразивного и биологического воздействия. А также решение еще одной 

проблемы, связанной с защитой объектов морской и прибрежной инфраструктуры от 

обледенения.  

Номенклатура таких изделий достаточно широка и включает инфраструктуру речного и 

морского флота, гидросооружения, оборудование нефте- и газодобывающей промышленности, 

химического производства, сантехническое оборудование и элементы городской среды. 

Трибокоррозионный износ является одной из основных причин выхода из строя деталей 

насосов перекачки морской воды, буровых установок, запорной арматуры, теплообменников и 
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др. Большую угрозу для объектов морской и прибрежной инфраструктуры представляет 

коррозионное воздействие и быстрое зарастание поверхностей твердых тел микроорганизмами 

в условиях соленой морской воды. Современная теория коррозионной защиты с 

использованием коррозионностойких сплавов основана на формировании оксидной пассивной 

пленки на поверхности, которая, в условиях постоянно прикладываемой нагрузки, будет 

постоянно изнашиваться. Поэтому для разработки защитных покрытий требуется проведение 

исследований, направленных на изучение кинетических особенностей формирования 

пассивационных слоев в процессе различных видов износа.  

Актуальность работы подтверждена ее реализацией в рамках нескольких проектов: 

1)  Государственное задание Министерства науки и высшего образования РФ, 

проект № 0718-2020-0034 (тема 3164024), 2020-2024. 

2)  Проект Российского научного фонда (РНФ) проект № 20-79-10104 по теме: 

«Разработка твердых гидрофобных покрытий, обладающих противообрастающим, 

антиледовым, и самозалечивающим эффектом, предназначенных для защиты объектов морской 

и прибрежной инфраструктуры от трибокоррозионного, абразивного и кавитационного износа» 

(тема № 8164305), 2020-2023. 

3) Грант Российского фонда фундаментальных исследований (РФФИ) проект № 20-

08-01025 по теме: «Исследование процессов трибокоррозии, гидроабразивного и 

кавитационного износа функционально-градиентных покрытий для защиты сталей и титановых 

сплавов в морской воде», (тема 8164020), 2020 - 2023. 

 

Цель диссертационной работы 

 

Целью работы была разработка научных основ и технологических принципов создания 

композиционных и функционально-градиентных покрытий, обеспечивающих защиту 

металлических изделий от трибокоррозионного износа, биологического воздействия и 

обледенения при их использовании на объектах морской и прибрежной инфраструктуры. 

Для достижения поставленной цели в работе решались следующие задачи: 

1) Разработка новых составов электродных материалов для осаждения покрытий 

методом электроискрового легирования (ЭИЛ) в вакууме; 

2) Осаждение композиционных и функционально-градиентных покрытий на 

поверхность титана и нержавеющей стали методом ЭИЛ; 

3) Оптимизация технологических параметров технологии ЭИЛ в вакууме с 

использованием разработанных электродов; 
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4) Изучение структуры, состава и морфологии полученных покрытий методами 

просвечивающей и растровой электронной микроскопии, рентгенофазового анализа, 

спектроскопии комбинационного рассеяния света, рентгеновской фотоэлектронной 

спектроскопии; 

5) Определение твердости и стойкости покрытий к циклическим ударно-

динамическим нагрузкам; 

6) Исследование электрохимических свойств разработанных покрытий, как в 

стационарных условиях, так и в процессе трения в искусственной морской воде и абразивной 

суспензии. Анализ механизмов трения, износа, коррозии и трибокоррозии;  

7) Изучение смачиваемости поверхности покрытий, кинетики кристаллизации 

капель воды и адгезии льда на охлаждаемой поверхности покрытий;  

8) Изготовление экспериментальных образцов и их передача в Государственный 

научный центр прикладной микробиологии и биотехнологии (г. Оболенск) для определения 

антибактериальной активности в отношении штаммов бациллы цереус B. cereus F и B. cereus 

Arc30 и в ООО Предприятие «Сенсор». 

 

Научная новизна 

1) Высокая коррозионная стойкость (плотность тока коррозии 0,06 мкA/см2) и 

отсутствие следов питтинговой коррозии покрытия FeCrNiCo в морской воде по сравнению с 

нержавеющей сталью 30Х13 обеспечивались однофазной ГЦК структурой FeCrNiCo и высоким 

содержанием хрома (21-23 ат. %), который способствует образованию плотных оксидных слоев. 

2)  Комбинация высоких трибокоррозионных (приведенный износ (4∙10-7 мм3/Н∙м, 

коэффициентом трения (0,2), потенциал коррозии во время трения в морской воде -63мВ) и 

бактерицидных свойств покрытия TaC-FeCrMoNi-Ag обеспечивалась композиционной 

структурой, состоящей из карбидов TaC в металлической матрице и наличием наночастиц 

серебра на поверхности, действующих как твердая смазка, и способствующих ускоренному 

образованию устойчивой пассивной пленки при трибокорозионных испытаниях.  

3) Установлены зависимости коррозионной стойкости от энергетических параметров 

осаждения покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi. Увеличение энергии импульса, при нанесении 

покрытий приводит к увеличению содержания карбидов Ta(Zr)C, обладающих более 

отрицательными значениями потенциалов коррозии по отношению к металлической матрице и 

обеспечивающих ее катодную защиту. 

4) Впервые методом электроискрового легирования в вакууме получены 

гидрофобные покрытия с полимерной составляющей, обладающие высокими 
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противообледенительными свойствами (краевой угол смачивания (130°), время замерзания 

капли (65 с), предельная нагрузка отрыва льда (0,38 МПа)) и трибокоррозионной стойкостью в 

морской воде, за счет формирования графитового слоя с добавками политетрафторэтилена, 

упрочнённого субмикронными частицами карбида титана. 

 

Практическая значимость 

1. В ООО Предприятие «Сенсор» проведены испытания по определению ресурса работы 

клиновой задвижки с покрытием TaC-FeCrMoNi на деталях затвора. Показано, что нанесение 

покрытия TaC-FeCrMoNi на запорный орган задвижки привело к повышению его ресурса 

работы на 70%.  

2. В Федеральном бюджетном учреждении науки «Государственный научный центр 

прикладной микробиологии и биотехнологии» проведены биологические испытания покрытий 

FeCoCrNi(Cu) и TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag). Показано, что покрытия FeCoCrNi(Cu) обладали 100% 

и 99,9 % антибактериальным эффектом, соответственно, в отношении штаммов бациллы цереус 

B. cereus F и B. cereus Arc30. Покрытия TaC-FeCrMoNi и TaC-FeCrMoNi-Ag показали 99,99% 

антибактериальную активность в отношении штамма бациллы цереус B. cereus Arc30. 

3. Разработана и зарегистрирована технологическая инструкция на процесс получения 

электродов на основе карбидов переходных металлов в металлической матрице для 

электроискровой обработки (ТИ 56-11301236-2022). 

4. Разработан патент РФ №2797563 от 07 июня 2023 г. «Способ вакуумного нанесения 

слоистых покрытий комбинацией методов электроискрового легирования и катодно-дугового 

испарения и устройство для его осуществления (варианты)». 

5. Разработан патент РФ №2797562 от 07 июня 2023 г. «Способ нанесения слоистых 

покрытий и устройство для его осуществления (варианты)». 

Положения, выносимые на защиту 

1. Установленные зависимости толщины, твердости и коррозионной стойкости покрытий 

Ta(Zr)C-FeCrMoNi, а также отношения Ta(Zr)C/ΣMe и α-Fe/γ-Fe в покрытиях от энергии 

режимов их осаждения. 

2. Установленные зависимости изменения коэффициента трения, потенциалов коррозии 

и скорости пассивации в покрытиях FeCrNiCo-Cu и TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) при 

трибокорозионных испытаниях в искусственной морской воде. 

3. Установленные зависимости морфологии и микроструктуры ЭИЛ покрытий от типа 

используемого электрода (графитовый или пористый графитовый с пропиткой ПТФЭ) и его 

полярности (катодная или анодная).  
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4. Установленные зависимости времени кристаллизации капли воды на охлажденной 

поверхности покрытия и прочности сцепления покрытий со льдом от краевого угла смачивания 

покрытия. 

Апробация работы 

Основные положения и результаты работы докладывались на следующих 

конференциях: 

 XXVII Международная конференция студентов, аспирантов и молодых учёных 

«ЛОМОНОСОВ-2020», г. Москва, 10 - 27 ноября 2020;  

 VII Всероссийский молодежный научный форум «Open Science 2020», г. Гатчина, 

18–20 ноября 2020;  

 VIII Международная конференция с элементами научной школы для молодежи 

«Функциональные наноматериалы и высокочистые вещества», г. Суздаль, 5-9 октября 2020;   

 VII международная конференция «Лазерные, плазменные исследования и 

технологии», г. Москва, 23-26 марта 2021;  

 12-ый Международный симпозиум «Порошковая металлургия: инженерия 

поверхности, новые порошковые композиционные материалы, сварка», г. Минск, 7-9 апреля 

2021;  

 XXVIII Международная научная конференция студентов, аспирантов и молодых 

ученых «ЛОМОНОСОВ-2021», г. Москва, 12-23 апреля 2021;  

 Международная научная конференция Современные Материалы и Передовые 

Производственные Технологии (СМППТ 2021), г. Санкт-Петербург, 21-23 сентября 2021; 

 Девятая Международная конференция «Кристаллофизика и деформационное 

поведение перспективных материалов», г. Москва, 22-26 ноября 2021;  

 VIII Всероссийский молодежный научный форум «Open Science 2021», г. Санкт-

Петербург, 17-18 ноября 2021;  

 VIII Международная конференция «Лазерные, плазменные исследования и 

технологии» г. Москва, 22-24 марта 2022;  

 XIХ конференция молодых ученых и специалистов «Новые материалы и 

технологии», г. Санкт-Петербург, 28 – 29 июня 2022;  

 VI Всероссийская научно-практическая конференция с международным участием 

«Инновационные технологии в материаловедении и машиностроении», г. Пермь, 10–14 октября 

2022.  
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ГЛАВА 1. Аналитический обзор литературы 

 

1.1. Виды разрушающих воздействий в морской воде 

 

1.1.1. Коррозионное воздействие 

 

Коррозия сталей и сплавов в морской воде является основной проблемой, связанной с 

долговечностью деталей и конструкций, которая приводит к большим экономическим потерям.  

При взаимодействии части поверхности металла с окружающей средой наблюдается 

местная (локальная) коррозия, которая характеризуется разрушением отдельных участков 

поверхности металла. К такому виду коррозии относятся: язвенная, точечная (питтинговая) и 

межкристаллитная коррозия. 

При взаимодействии всей поверхности металла с окружающей средой наблюдается 

общая (сплошная) коррозия. В свою очередь, общая коррозия бывает равномерной и 

неравномерной. При неравномерной коррозии вся поверхность металла покрыта продуктами 

коррозии, под которыми имеются более глубокие поражения - каверны. К этому же виду 

коррозии относится и структурно-избирательная коррозия, при которой один из компонентов 

сплава растворяется с большей скоростью, чем другой. 

Морская коррозия является разновидностью электрохимической коррозии, которая 

обладает рядом особенностей, связанных со своеобразием коррозионной среды и условий 

протекания коррозионных процессов. Кроме судов и их конструкционных деталей, данному 

виду коррозии подвержены портовые сооружения, установки для добычи нефти из морского 

дна, береговые конструкции и сооружения, установки для получения питьевой воды из морской 

и др. 

Агрессивное воздействие морской коррозии связано с высоким содержанием соли (до 

3,5 - 4%) и низким удельным электрическим сопротивлением морской воды.  

Морская вода имеет сложный химический состав, она содержит катионы (Na+, Ca2+, K+, 

Mg2+ и многие другие) и анионы (Cl-, SO4
2-, HCO4- и другие), а также диоксид углерода, 

растворенный кислород и взвешенные твердые частицы. Содержание доли ионов Cl- в составе 

морской воды может достигать 50 %. Данные ионы приводят к депассивации металлов и 

сплавов. Помимо этого, агрессивные ионы Cl-, взвешенные хлоридные соли и сульфаты  

присутствуют в морской атмосфере, которые также приводят к коррозионным разрушениям 

объектов инфраструктуры и конструкций в прибрежной зоне  [1].  

Помимо статической коррозии (щелевой, точечной коррозии и др.) некоторые 

конструкционные детали, такие как подшипники скольжения, уплотнения, поршневые штоки 
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цилиндров, цепи, шарниры, болты, валы, вертлюги подвержены динамическому коррозионному 

истиранию, которое приводит к разрушению пассивной пленки, тем самым ускоряя их 

разрушение. Обычно, такие детали при регулярном техническом обслуживании подвергаются 

замене после 5 лет использования [2].  

 

1.1.2. Механическое воздействие  

 

Износ – это постепенное удаление материала с поверхности трения одного тела при 

контакте с другим. На характер износа влияют свойства контактирующих материалов 

(твердость, шероховатость поверхностей, тип и величина приложенной нагрузки, рабочая 

скорость), а также факторы окружающей среды, такие как температура окружающей среды и 

рабочая среда (воздух, морская вода, щелочь, кислота). Как правило, износ поверхностей 

происходит по трем отдельным этапам: приработка, стационарный износ и сильное 

изнашивание, ведущее к концу срока службы изделий (рисунок 1).  

 

 

Рисунок 1 – Схема износа и скорости износа 

 

На первом этапе трения, известного как приработка, происходит значительная 

пластическая деформация поверхности и высокая скорость износа, из-за сглаживания 

неровностей контактирующих поверхностей. На втором этапе пары трения выходят на 

установившийся режим, где скорость износа становится постоянной. На третьем этапе трибо-

пары начинают изнашиваться сильнее, после чего выходят из строя [3]. 
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Как правило, к основным причинам сбоев в работе деталей оборудования относятся 

четыре основных механизма изнашивания поверхностей: адгезионный, абразивный, 

коррозионный износ и усталостное растрескивание. 

Адгезионный износ связан с относительно высокими напряжениями, возникающими 

при контакте двух поверхностей, вызывающих пластическую деформацию в зоне контакта. 

Такие пластические деформации способствуют схватыванию (холодному свариванию) 

поверхностей, а также переносу материала с одной поверхности на другую.  

Абразивный износ (граничное смазывание) сопровождается царапанием и 

повреждением контактирующих поверхностей, часто из-за воздействия твердых абразивных 

частиц, образующихся либо в результате износа, либо попадающих из окружающей среды в 

виде загрязнения.  

Поверхностная усталость охватывает комбинацию механизмов износа, действующих в 

поверхностных слоях изделий толщиной в несколько микрометров, вызванных касательными 

напряжениями сдвига на поверхности материала. Поверхностная усталость характеризуется 

образованием трещин вдоль границ зерен или плоскостей спайности, начинающихся с 

поверхности и непрерывно прогрессирующих на большую глубину за счет роста трещин. 

Коррозионный износ обычно вызывается воздействием влаги или другой агрессивной 

жидкости или газа, которая вступает в химическую реакцию с поверхностями трения. Обычно 

это двухэтапный процесс, включающий сначала коррозионное воздействие на материал, а затем 

изнашивание корродированных поверхностей. Синергетическое воздействие износа и коррозии, 

известное как трибокоррозия, со значительно более высокой скоростью ускоряет процессы 

разрушения материалов, чем в статических или покоящихся условиях [4][5]. 

Трибокоррозионное воздействие приводит к необратимому разрушению поверхностей деталей 

и изделий пар трения, в результате одновременного физико-химического и механического 

взаимодействия. Износ материалов может происходить при различных условиях контакта: 

(рисунок 2). 

1) При контакте двух- или трех поверхностей скольжения, движение которых 

относительно друг друга может быть однонаправленным как, например, в установке для 

испытания на износ по схеме "стержень на диске", или возвратно-поступательным.  

2) Фреттинг — особый вид трибологического износа поверхности деталей, который 

возникает в результате возвратно-поступательных движений пар трения с небольшой 

амплитудой (несколько микрометров).  

3) Трибокоррозионный износ также наблюдается при трении-качении, который 

характерен для шарикоподшипников.  
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4) Воздействие частиц может привести к комбинированному механическому и 

химическому воздействию на материал. Хорошо известным примером является эрозионная 

коррозия насосов и труб, по которым перекачивают шлам.  

 

  

Рисунок 2 – Виды износа с одновременным механическим и химическим воздействием  

 

1.1.3. Микробиологическая коррозия  

 

Еще одним видом коррозии, приводящему к разрушению деталей и конструкций 

морского оборудования, является микробиологическая или биохимическая коррозия (МИК). 

Биохимическая коррозия в чистом виде встречается редко, поскольку в присутствии влаги 

протекает одновременно и электрохимическая коррозия. Данный вид коррозии происходит в 

результате взаимодействия бактерий и микроорганизмов с поверхностью металлических 

деталей. При этом металлическая поверхность может разрушаться как из-за того, что она 

служит питательной средой для микроорганизмов, так и под действием продуктов, 

образующихся в результате их жизнедеятельности [1].  

В процессе жизнедеятельности и метаболической активности микроорганизмов 

происходит образование биопленки, которая состоит из бактериальных микроколоний. 
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Формирование и развитие этой биопленки происходит по следующим стадиям. Сначала на 

металлической поверхности происходит образование адсорбированной пленки, к поверхности 

которой мигрируют планктонные микроорганизмы. Затем планктонные микроорганизмы 

прикрепляются к активным центрам на поверхности материала и превращаются в «сидячие» 

микроорганизмы. Сидячие микроорганизмы растут и производят метаболиты, в результате чего 

происходит формирование устойчивой биопленки, приводящей к возникновению коррозии. 

Чем больше количество метаболитов и продуктов коррозии, тем устойчивей биопленка. Однако 

с течением времени устойчивость биопленок снижается, часть их отпадает, образуя 

гетерогенные биопленки [6]. 

В образовании МИК участвуют сульфатредуцирующие, железоокисляющие, 

железоредуцирующие и кислотообразующие бактерии, а также археи [7].  Основными 

бактериями, которые приводят к возникновению точечной коррозии на стальных поверхностях 

в морской воде являются сульфатредуцирующие бактерии [8][9]. Данный вид бактерий 

является анаэробами, то есть поддержание жизнедеятельности и рост бактерий идет за счет 

окисления органических соединений или водорода (H2) сульфатом (или другими соединениями 

серы, такими как сульфит, тиосульфат или сера) до сульфидов (H2S и HS−), которые приводят к 

развитию анаэробной коррозии [10][11]. Это характерно для изделий из железа, титана и 

нержавеющей стали. 

Повышенная концентрация сульфидов в морской воде повышает восприимчивость 

сталей к коррозии несколькими способами: вызывая катодное восстановление водорода (т.е. 

катодную деполяризацию) [12], изменяя локальный pH при окислении и инициируя питтинг 

[13], а также ослабление защитных свойств пассивной пленки. 

 

1.1.4. Кавитационная эрозия 

 

Кавитационная эрозия возникает в результате кавитации пузырьков, образовавшихся в 

области низкого давления и их схлопывание в области высокого давления. Схлопывание 

кавитационных пузырьков вблизи твердой поверхности приводит к генерации 

высокоскоростных микроструи жидкости (диаметром около 100 мкм и скоростью удара >300 

м/с), ударных волн, а также высоких температур, достигающих нескольких тысяч градусов по 

Цельсию [14]. Под действием механотермической связи микроструктура поверхности 

материала претерпевает неизбежные физико-химические изменения, такие как фазовые 

превращения, окисления, деформацию, растрескивание и потерю массы [15][16], которые 

напрямую влияют на характеристики материалов. 
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1.1.5. Обледенение  

 

Еще одним фактором, увеличивающим износ деталей, является обледенение, как за счет 

усиления коррозии, так и увеличения механической нагрузки. Помимо этого, обледенение 

морских судов, может привести к потере их остойчивости и, следовательно, поставить под 

угрозу безопасность экипажа. В результате обледенения возникают неисправности антенн 

связи, а также ограничение доступа к неиспользуемому оборудованию, такому как 

энергосистемы, спасательные устройства и пожарное оборудование. Разработка и создание 

новых гидрофобных поверхностей является актуальной задачей для арктических регионов, где 

средние температуры составляют -34 °C, а в некоторых регионах достигают -43 °C [17]. 

Помимо низких температур для данного региона характерна высокая влажность (свыше 95 %), 

которая также способствует формированию льда на конструкционных деталях и изделиях.  

 

1.2. Материалы для деталей морской инфраструктуры 

 

Нержавеющие стали являются одними из наиболее широко используемых сплавов в 

различных отраслях промышленности таких как ядерная, нефтехимическая и морская.  

В нержавеющих сталях существует три основных типа микроструктуры: ферритная, 

аустенитная и мартенситная [18]. Эти микроструктуры можно получить, подобрав правильно 

химический состав стали. Нержавеющие стали можно разделить на несколько основных 

классов [19]: (1) ферритные нержавеющие стали, (2) аустенитные нержавеющие стали, (3) 

мартенситные нержавеющие стали, (4) и дуплексные нержавеющие стали.   

Мартенситные нержавеющие стали обычно содержат 12–17 масс. % Cr, 0 – 4 масс. % Ni 

и 0,1 – 1,0 масс. % C (C <0,015 масс. %), такие как 12Х13, 30Х13, 40Х13, 14Х17Н2, 15Х25Т, 

12Х18Н10Т и др. Они нашли широкое применение в промышленности, работающей в 

агрессивных средах, за счет хорошей обрабатываемости и отличной коррозионной стойкости. 

Устойчивость нержавеющих сталей к коррозионному воздействию происходит за счет 

образования на поверхности стали пассивной пленки, которая обычно состоит из оксида хрома 

[20]. Однако большинство деталей нержавеющих сталей при эксплуатации в морской воде 

подвержены локальной коррозии в виде точечной и/или щелевой коррозии, а также 

трибокоррозии, поскольку пассивная пленка, образующаяся на поверхности стали зачастую 

неоднородна, либо разрушается во время трения [21].   

Ухудшение коррозионных свойств таких сталей в морской воде связано с:  

(1) Избыточным сдвигом потенциалов в положительную сторону, что приводит к 

перепассивации и щелевой коррозии; 
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 (2) Увеличением скорости распространения щелевой коррозии, которая происходит за 

счет изменения параметров среды (pH) и активации восстановленного кислорода. 

Качество пассивной пленки играет решающую роль в устойчивости нержавеющей 

стали к точечной коррозии. На состав пассивной пленки будут влиять факторы окружающей 

среды (приложенный потенциал, температура, pH и анионы в среде) и легирующие элементы в 

нержавеющей стали [22]. Основными легирующими элементами в нержавеющих сталях 

являются хром (Cr), молибден (Mo), никель (Ni) и марганец (Mn).  

Пассивная пленка, образующаяся на поверхности стальных изделий, в основном 

состоит из хрома в его трехвалентном состоянии, образующего стабильный оксид Cr2O3, 

демонстрирующий низкую скорость коррозии. Содержание Cr в нержавеющих сталях 

повышает коррозионную их стойкость и ограничивает возникновение питтинговой коррозии.  

Молибден (Мо) является легирующим элементом, оказывающим благотворное влияние 

на стабилизацию пассивной пленки и сопротивление точечной коррозии нержавеющих сталей, 

особенно в присутствии ионов хлорида. Mo также ускоряет формирование пассивной пленки 

[23] и улучшить сопротивление депассивации [24].  

Присутствие никеля (Ni) позволяет стабилизировать аустенитную структуру, а также 

улучшить ударную вязкость при низких температурах. Поскольку вероятность окисления 

никеля меньше, чем у других более активных металлических элементов образующих 

пассивную пленку, то на границе этой пленки может образовываться слой, богатый никелем, 

который приводит к снижению окисление железа [22].  

  Помимо нержавеющих сталей в качестве материалов для деталей, работающих в 

агрессивных средах используют титан и его сплавы, за счет высокой удельной прочности и 

отличной коррозионной стойкости (особенно к точечной и щелевой коррозии)  [25]. Высокая 

коррозионная стойкость обеспечивается за счет наличия тонкой и плотной оксидной пленки 

титана, образующейся в присутствии кислорода. Однако использование титановых сплавов для 

деталей подверженных трению, сильно ограничено из-за низкой твердости и плохой 

износостойкости [26][27]. Также их использование ограничено в морских водах, где 

содержание сульфидов превышает норму (например, в портовых или прибрежных водах, 

загрязненных промышленными предприятиями), поскольку сульфиды взаимодействуют с 

пассивной пленкой титановых сплавов с образованием TiOS и TiS2, что приводит к снижению 

импеданса пассивной пленки и как следствие  ускорит коррозию [28].      

Для увеличения срока службы стальных конструкций в морской среде используются 

различные методы защиты их поверхности, такие как ингибиторы коррозии [29], краски [30], 

анодная и катодная защита [31] и нанесение покрытий [32]. В настоящее время использование 
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покрытий становится все более популярным, поскольку они более надежны и в большей 

степени увеличивают срок службы материала. 

 

1.3. Методы защиты сталей и сплавов  

 

1.3.1. Защита от износа 

 

Твердые и износостойкие покрытия на основе карбидов [33][34], нитридов [35][36] и 

боридов переходных металлов широко применяются в авиакосмической, морской, 

нефтегазовой, автомобильной, промышленности для защиты конструкционных материалов в 

условиях сильного износа и коррозии. Первоначально бинарные покрытия из переходных 

металлов группы IV, такие как TaN, TaC, TiN, TiC, CrN, ZrC и ZrN, использовались в качестве 

защитных покрытий первого поколения из-за их высокой твердости, износостойкости, 

стойкости к истиранию, окислению и коррозии [37][38][39]. Например, карбиды тантала (TaC), 

циркония (ZrC) и титана (TiC) обладают высокой твердостью (> 20 ГПа), модулем упругости 

(до 550 ГПа), износостойкостью и коррозионной стойкостью, отличной электро- и 

теплопроводностью, стойкостью к химическому воздействию и окислению. Также  такие 

карбиды широко используются в качестве упрочняющей фазы композиционных материалов, с 

целью повышения их износостойкости [40][41][42][43].  

Основным недостатком таких керамических покрытий является низкая трещиностойкость 

[44], что ограничивает их применение в качестве защитных покрытий. Во избежание хрупкого 

разрушения из-за образования трещин современные износостойкие покрытия должны обладать 

как высокой твердостью, так и ударной вязкостью.  

Легирование таких покрытий, как TiN, TiC, TaN, TaC, CrN, ZrN и т.д. третьими 

элементами, обладающими растворимостью в основной фазе, способствует существенному 

улучшению свойств базовых покрытий (твердости, термической стабильности, стойкости к 

износу, коррозии и окислению), за счет деформации решетки из-за образования новых твердых 

растворов [45][46][47][48]. В качестве таких элементов используют металлические (Al, Cr, Mo, 

V, Ni, Zr, Nb, Hf) и/или неметаллические (Si, B) элементы.  

Известно, что двойные карбиды, такие как (W, Ti)C, (Zr, Hf)C, (Ti, Zr)C и (Ti, Hf)C 

обладают более высокой твердостью по сравнению с их бинарными аналогами. Кроме того, 

свойства этих сплавов можно регулировать и менять путем изменения компонентов в системе, а 

также за счет условий термической обработки [49]. Например, Пандемо [50] обнаружил, что 

твердость двойного карбида (Ti,Hf)C составляет около 43  ГПа, а твердость TiC и HfC 

составляет 29  ГПа и 23  ГПа, соответственно. Аналогичная тенденция была обнаружена у 
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карбида (Ti,Zr)C [50]. Механические свойства покрытия в системе (Ti, Zr)C были исследованы в 

работе [51], данные покрытия получали методом магнетронного распыления с постоянным 

током. При увеличении содержания С от 0 до 2,4 ат.% и при сохранении постоянного 

соотношения Zr/Ti (21,7/78,2) твердость резко возрастала от 13 до 34 ГПа. В работах [52][53]  

было показано, что добавление Zr к Ti-C приводит к повышению коррозионной стойкости 

материалов, а также улучшает биосовместимость. 

 В работе [54] были получены двойные карбиды WC-TiC с различным содержанием TiC 

(от 1 до 15 мас. %), было обнаружено, что с увеличением содержания TiC в сплаве, 

происходило увеличение твердости (36 ГПа) за счет образования таких фаз, как TiC, 

TiC0,981/TiC1-x и TiWC2 / (Ti,W)C.  

 

1.3.2. Защита от коррозии 

 

Для повышения коррозионной стойкости сталей и сплавов, подверженных точечной 

коррозии в агрессивных условиях морской воды используют покрытия с высоким содержанием 

таких легирующих элементов, как хром (Cr), молибден (Mo). Добавление хрома (Cr) в покрытия 

повышает устойчивость к окислению, увеличивает коррозионную стойкость и подавляет 

питтинговую коррозию за счет образования на поверхности стабильного оксида Cr2O3 [55]. А 

также повышает твердость покрытий за счет образования твердых фаз. Молибден (Mo) 

способствует ускорению формирования пассивной пленки, а также делает ее более стабильной 

и повышает сопротивление питтингу [56][57]. Находясь в растворе, содержащем ионы хлора 

(Cl-), Мо уменьшает адсорбцию этих ионов на пассивной пленке за счет образования оксида 

Мо+6, который снижает проникновение ионов Cl-.  

Недавно был открыт новый тип сплавов - высокоэнтропийные сплавы (ВЭС), 

химический состав которых аналогичен нержавеющим сталям, однако данные сплавы обладают 

лучшими коррозионными свойствами [58]. 

ВЭС представляют собой тип однофазных металлических материалов, содержащих 

несколько основных элементов в равных или почти равных процентах (5–35 ат.%) и имеющих 

конфигурационную энтропию выше 1,5R. Из-за высокой энтропии смешения ВЭС образуют 

неупорядоченные твердые растворы с гранецентрированной кубической (ГЦК), объемно-

центрированной кубической (ОЦК) или гексагональной плотноупакованной (ГПУ) структурой 

вместо сложных интерметаллидных соединений. ВЭС широко применяются из-за их 

превосходной структурной стабильности [59], улучшенных механических свойств 

[60][61][62][63] и коррозионной стойкости [64]. 
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ВЭС в системе CoCrFeNi, вызывает большой интерес для повышения коррозионной 

стойкости в различных средах, поскольку данный сплав обладает низкой плотностью тока 

коррозии в хлоридных растворах за счет наличия только одной фазы - многокомпонентного 

твердого раствора и оксидной пленки богатой хромом [64]. Наличие Cr в составе покрытия 

способствует образованию оксидной пленки (Cr2O3), что приводит к снижению диффузии 

ионов и повышению их коррозионной стойкости. Такой эффект был продемонстрирован для 

хромсодержащего высокоэнтропийного покрытия AlCrNiCoFeCu, которое имело более 

высокую коррозионную стойкость в 3,5 мас.% растворе NaCl, чем покрытие AlNiCoFeCu [65].  

В большинстве случаев введение в состав  ВЭС Al приводит к снижению коррозионной 

стойкости и увеличению питтинговой коррозии, за счет образования ОЦК - фазы (с высоким 

содержанием Al-Ni и низким содержанием Cr), которая характеризуется менее стабильной 

пассивной пленкой [66][67]. С другой стороны, было показано, что добавление Al к 

CrFeCoNiCu повышает коррозионную стойкость. Например, ВЭС Al0,8CrFeCoNiCu 

продемонстрировал превосходные коррозионные характеристики [68]. Для дальнейшего 

улучшения коррозионных свойств ВЭС AlCoCrNiFeCu был добавлен оксид графена (ОГ). 

Коррозионная стойкость ВЭС-ОГ в растворе NaCl 3,5 мас. % была выше, чем у ВЭС без ОГ. 

Присутствие ОГ обеспечивает высокую однородность микроструктуры, что предотвращает 

локальную коррозию [69]. 

Сплавы CoCrFeNiTiMo демонстрируют высокий потенциал питтингового пробоя и 

низкую плотность тока коррозии как в 1 М растворе хлорида, так и в 0,5 М H2SO4 за счет 

образования оксида Мо на поверхности образцов [70][71]. Добавление Cu в ВЭС FeCoNiCr 

приводит к снижению коррозионной стойкости за счет образования междендритных областей, 

вызванных сегрегацией меди, вдоль которых происходит локальная и питтинговая коррозия 

[72]. Подобный эффект наблюдался в спеченных порошковых материалах CoCrFeNi и 

AlCoCrFeNi, полученных из частиц с медным покрытием [73]. 

Для ряда применений (хирургические инструменты, имплантаты) сплавы должны 

обладать антибактериальными свойствами или быть устойчивыми к микробиологической 

коррозии. Было показано, что многие ВЭС, легированные медью, превосходят традиционные 

антибактериальные нержавеющие стали. Например, покрытие Co0,4FeCr0,9Cu0,3 

продемонстрировало 99,97 и 99,96 % бактерицидный эффект в отношении штаммов Escherichia 

coli (E. coli) и Staphylococcus aureus (S. aureus), соответственно [74]. ВЭС не содержащий Co 

CrFeNiCuSix (x = 0,2, 0,3) проявлял выраженный антибактериальный эффект в отношении E. 

coli (~97 % при x = 0,2 и ~ 90 % при x = 0,3) [75]. 

ВЭС в системе CoCrFeNi-(Mn) известны своими превосходными механическими 

свойствами, такими как высокая пластичность и прочность при низкой, комнатной и 
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повышенной температурах [76][77]. Однако твердость таких сплавов по сравнению с 

закаленными конструкционными сталями низкая, что приводит к быстрому износу в условиях 

нагружения [78]. Твердость ВЭС повышали легированием нанотрубками [79], ОГ [80], 

карбидными [81][82] и оксидными [83] частицами, а также многофазной керамикой TiN–Al2O3 

– Cr2B. [84], что приводит к образованию различных металломатричных композитов. 

Важно отметить, что при разработке новых ВЭС необходимо тщательно 

контролировать содержание дополнительных легирующих элементов, таких как Al, Cu, Mo 

и/или B. При их избытке происходит сегрегация элементов и образование неоднородной 

пассивной пленки, что может привести к гальванической коррозии или локальному 

разрушению пассивной пленки [85]. 

 

1.3.3. Защита от биообрастания 

 

Несмотря на многочисленные исследования, направленные на разработку материалов 

защищающих и препятствующих биообрастанию и образованию биопленок на поверхностях 

работающих в морской среде остается проблемой [86]. На данный момент большинство 

методов борьбы с биообрастанием основаны на высвобождении биоцидных соединений, на 

физико-химических методах модификации поверхности деталей или физическом удалении 

микроорганизмов [87]. Под физическим удалением понимается устранение обрастающих 

организмов на поверхностях механическим, тепловым или ультрафиолетовым воздействием. 

Однако методы физического удаления обычно сложны и трудоемки [88]. В свою очередь 

использование противообрастающих покрытий является более эффективным способом решения 

проблем биологического обрастания. Такие покрытия защищают поверхность изделий, 

проявляя устойчивость к адгезии биообрастания или проявляя биоцидную активность [89]. В 

качестве материалов для защиты поверхностей используют биоциды [90], антибиотики [91], 

необрастающие полимеры [92],  органогели [93],  наночастицы серебра и тяжелых металлов 

[94] и их оксидов. Многие из ранее разработанных материалов, препятствующих 

биообрастанию, часто оказывались токсичными, в результате чего были запрещены на 

международном уровне.  В особенности, эффективность использования многих органических 

материалов снижалась в условиях трения, из-за низкой адгезионной прочности материалов с 

поверхностью изделия, а также короткого срока службы.  

После того, как в 2003 году было запрещено традиционное оловоорганическое покрытие 

против обрастания [95], широкое распространение получили покрытия, содержащие Cu и Ag. 

Такое распространение металлические частицы получили из-за их широкого спектра 



23 
 

антимикробных свойств и высокой эффективности уничтожения многих бактерий, вирусов и 

грибков [96]. 

Добавление Ag или Cu в состав покрытия, как правило, является одним из эффективных 

методов придания поверхности антибактериальных свойств и, как следствие, защиты 

металлических изделий от биообрастания [97]. Антибактериальная активность Ag и Cu 

распространяется на грамотрицательные (например, E. Coli, P. Aeruginosa, K. Pneumoniae) и 

грамположительные бактерии (например, S. Aureus, B. Subtilis, E. Faecalis) [98][97]. 

Антибактериальные свойства Ag и Cu связаны с их первичной адгезией на поверхности 

бактерий с последующей дестабилизацией клеточной стенки бактерий. Такой эффект 

происходит за счет образования активных форм кислорода (АФК), а также из-за 

высвобождения ионов серебра и меди, возникающих в результате окислительных процессов в 

присутствии растворенного О2 в водной среде. Также, ионы или наночастицы серебра и меди 

способны вытеснять из стенок бактерий элементы, например, Ca и Zn, подавляя их 

размножение [99]. Помимо антибактериальных свойств, Ag и Cu способны улучшать 

трибологические свойства покрытий, за счет того, что металлы выступают в роли твердой 

смазки во время трения [100][101]. 

 

1.3.4. Защита от обледенения  

 

На сегодняшний момент существует две эффективных разновидности борьбы с 

обледенением – это методы физического удаления льда (активный), либо методы модификации 

поверхности изделия с целью придания гидрофобных свойств (пассивный). Методы 

физического удаления льда, такие как термические, электрические [102][103] и механические 

методы [104] обычно сложны и трудоемки, требуют высокого энергопотребления, а также 

имеют высокую стоимость применения, что ограничивает их практическое применение.  

Наиболее эффективным методом предотвращения обледенения конструкционных 

поверхностей является создание материалов с «эффектом лотоса» [105], позволяющих снижать 

прочность сцепления льда с твердой поверхностью, которая достигается высоким краевым 

углом смачивания (КУС) [106]. При КУС поверхности выше 150°, капля воды остается 

сферической на этой поверхности, что снижает поверхностные контактные силы и адгезию 

между гидрофобной поверхностью и каплей воды.  

Исследования показывают, что количество жидкости, отталкивающейся от твердой 

поверхности, зависит от двух факторов: поверхностной энергии и морфологии поверхности  

[107]. По мере уменьшения поверхностной энергии гидрофобность поверхности увеличивается. 

К материалам, обладающим низкой поверхностной энергией относятся полимерные материалы 
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–CF3 групп, такие как полидиметилсилоксан-, политетрафторэтилен- (ПТФЭ) [108][109], DLC 

(diamond-like carbon) покрытия [110], графен [111][112], DLC-F (алмазоподобный углерод, 

легированный F) [113]. Такие материалы помимо придания поверхностям гидрофобных свойств 

способны минимизировать коррозию, за счет быстрого скатывания капель воды с поверхности 

и минимизации площади контакта капель с поверхностью. 

 

1.4. Методы нанесения покрытий 

 

На данный момент существует широкий спектр методов нанесения износо- и 

коррозионностойких покрытий, которые можно выбрать в зависимости от желаемых свойств 

поверхности, геометрической сложности обрабатываемой детали, требуемой шероховатости, 

толщины и состава. К таким методам относятся: электроискровое легирование (ЭИЛ) 

[114][115], лазерная наплавка [116][117], плазменное осаждение покрытий [118], 

высокоскоростное газопламенное напыление [119], физическое и химическое осаждение 

[105][120], гальваническое осаждение [121][122].  

 

1.4.1. Физическое и химическое осаждение покрытий  

 

Метод физического осаждения из паровой фазы (PVD) — это вакуумный метод 

нанесения покрытий, в котором атомарный поток осаждаемого вещества создается с помощью 

физических процессов испарения материалов в вакууме, либо за счет распыления атомов 

поверхности исходного материала в результате бомбардировки нейтральными атомами или 

ускоренными ионами. Метод PVD включает в себя методы дугового распыления, электронно-

лучевого испарения, а также импульсного лазерного осаждения [123]. 

Данным методом можно получить покрытия толщиной от 1 до 6 мкм, также процесс 

нанесения покрытий не требует высоких температур (до 500 ºС), в связи с этим, данным 

методом можно осаждать покрытия, не накладывая ограничений в плане использования 

материала подложек, с возможностью равномерного нанесения покрытия.  

К недостаткам этого метода можно отнести плохую адгезию получаемых покрытий, а 

также, зачастую, появление капель и структурных трещин на поверхности покрытий, при 

напылении, что отрицательно сказывается на качество поверхности [124]. 

Метод химического осаждения из паровой фазы (CVD) основан на осаждении покрытий 

в результате химической реакции прекурсоров на подложке, при высоких температурах и в 

диапазоне давлений (от низкого вакуума до атмосферного давления) [125]. Все процессы CVD 

сопровождаются термической или плазменной активацией зоны осаждения (включая подложку) 
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или дополнительно активацией реагента (реагентов) вне зоны осаждения. Процесс CVD 

классифицируют на следующие методы, в зависимости от температуры прохождения 

процессов: метод химического осаждения с плазменным сопровождением – Plasma Assisted 

CVD (PA-CVD), температура процесса 550 – 650 ºС; высокотемпературный метод – High - 

Temperature CVD (HT-CVD) и среднетемпературный метод – Medium - Temperature CVD (MT-

CVD), температуры которых от 800 до 1200 ºС. В результате осаждения получаются покрытия 

толщиной от 6 – 15 мкм [123]. 

Основным недостатком данного метода является нанесение покрытий при высоких 

температурах, что накладывает ограничение на использование материалов подложек, также 

используемые прекурсоры могут быть опасны для здоровья. 

 

1.4.2. Плазменное нанесение покрытий 

 

Метод плазменного нанесения покрытий, основан на переносе материала (покрытия) в 

виде прутков, проволоки или порошка, которые вводят в струю плазмы. Плазма, в свою 

очередь, имеет сверхвысокие температуры (5000 – 6000 ºС) и направлена на обрабатываемый 

объект. Материал подаваемый в струю плазмы интенсивно нагревается, плавится, и при 

взаимодействии с поверхностью обрабатываемой детали образует покрытие толщиной от 30 

мкм до 2 мм [126]. 

Процесс плазменного напыления обычно реализуется в атмосферных условиях и 

называется - атмосферное плазменное напыление. Также данный процесс реализуют в вакууме 

(вакуумное плазменное напыление), с возможностью нанесения покрытий в защитных средах, в 

данном случае у наносимых покрытий практически отсутствует окисление наносимого 

материала [127].  

Основное преимущество плазменного напыления заключается в возможности распылять 

материалы с высокой температурой плавления, такие как тугоплавкие металлы и керамика, 

например, вольфрам и диоксид циркония, соответственно. Однако, это является и недостатком 

данного метода, так как высокие температуры могут приводить к разложению карбидов, при 

нанесении покрытий. По сравнению с другими методами, плазменное нанесение покрытий 

является дорогостоящим методом. 

 

1.4.3. Высокоскоростное газопламенное напыление  

 

Метод высокоскоростного газопламенного напыления покрытий HVOF основан на 

процессе напыления порошкового материала с высокой кинетической энергией ударяющих 
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частиц (300–800 м/с) на сверхзвуковой скорости, при очень высоких температурах (от 2000° до 

3000°C) [128]. Напыление покрытий происходит c использованием горелки с аксиальной 

подачей порошка в камеру сгорания газов и последующим прохождением газопорошковой 

смеси через расширяющееся сопло. В качестве продуктов горения в данном процессе 

используют газы (такие как кислород и водород) или жидкое горючее (кислород и керосин), 

которые смешивают в различных соотношениях в камере сгорания [129].  

На качество покрытий, нанесенных с помощью метода HVOF, большое влияние 

оказывает качество и состав используемого порошка, параметры распыления, а также 

соотношение продуктов горения (кислород/топливо), которое определяет стехиометрический 

коэффициент горения в факеле. Стехиометрический коэффициент горения играет очень 

важную роль при контроле температуры струи пламени и «холодного» или перегретого 

состояния частиц порошка, тем самым определяя микроструктуру, фазовый состав и 

механические свойства покрытий [128][130]. 

Данный метод позволяет наносить толстые покрытия с высокой скоростью, однако 

зачастую покрытия подвергаются окислению. В данном процессе сложно контролировать 

формирование границы раздела покрытия и подложки, так как легко могут образовываться 

пустоты, что приведет к расслаиванию и разрушению. Основным недостатком метода HVOF 

является сложность осаждения порошковых смесей, содержащих различные фазы и 

низкоплавкие металлы. Также в процессе нанесения покрытий в воздухе образуется взвесь из 

частиц, что пагубно воздействует на окружающую среду и накладывает дополнительные 

требования к технике безопасности [131][132]. 

 

1.4.4. Лазерная наплавка 

 

Лазерная наплавка является эффективным методом, который позволяет наносить 

покрытия, а также широко используется для восстановления и ремонта изношенных деталей. С 

помощью данного метода возможно создавать или изменять 3D-геометрии изделий. Основными 

достоинствами метода, является высокая точность, управляемость, небольшая зона 

термического влияния, низкая стоимость, быстрый нагрев и скорость затвердевания [133][134].  

Нанесение покрытий лазерной наплавкой осуществляется за счет расплавления порошка 

или проволоки и, частично, подложки, под воздействием мощного высокоэнергетического 

лазерного луча. Порошок либо предварительно помещается на подложку, либо доставляется 

коаксиальной подачей [135][136]. Однако для ремонта деталей сложной формы возможно 

использовать только порошковые материалы, поскольку присутствует сложность подачи 

проволоки вне зависимости от направления сварки. В таком случае использование порошкового 
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материала влечет за собой высокие экономические затраты (затраты на расходные материалы). 

Например, для изготовления изделия высотой примерно 260 мм необходимо загрузить в 

установку от 50 до 110 кг металлического порошка (в зависимости от его насыпной плотности).  

Полученные покрытия имеют отличную адгезию с подложкой, высокую твердость, 

износостойкость, стойкость к окислению и коррозионную стойкость [137][138]. В то же время, 

полученные покрытия в большинстве случаев требуют дополнительной механической 

обработки, поскольку обладают высокой шероховатостью, данным методом нет возможности 

получить тонкие покрытия, также есть ограничения по материалам металлических и 

металлокерамических порошков и проволок для нанесения покрытий.  

 

1.4.5. Гальваническое осаждение 
 

Гальваническое осаждение металлических покрытий на поверхности основано на 

электрохимическом процессе осаждения из водных электролитов, известных как ванны для 

электроосаждения или просто ванны, под действием электрического тока. Разделяют два типа 

гальванического осаждения покрытий – металлизация и электролитическое осаждение, при 

котором электроны подаются от внешнего приложенного напряжения. 

Гальваническое осаждение - это достаточно быстрый и хорошо контролируемый 

процесс, однако нанесение покрытий данным методом осуществляется только на проводящие 

поверхности, которые в процессе выполняют роль одного из электродов. 

Данным методом получают покрытия для защиты металлических деталей от коррозии, 

декоративные покрытия, для производства плат. С помощью этого метода были получены 

различные покрытия: Ni-Co [139], Ni-Cr [140], Ni-Mo [141], Ni-P [142], Zn [122],  Zn-Ni [143], 

Cd и Cd-Ti [121]. Эти биметаллические материалы характеризуются относительно высокой 

твердостью, низкой шероховатостью и высокой коррозионной стойкостью.  

Однако большинство из этих покрытий содержат хром, фосфор и серу, которые очень 

токсичны. Из-за растущих требований к охране окружающей среды многие страны либо 

ограничивают, либо постепенно сокращают использование этих элементов [144]. После 

гальванического осаждения покрытий часто требуются дополнительные дорогостоящие 

операции, а именно очистка сточных вод (удаление солей Ni, Cr(VI), Zn, Cd) и утилизация 

вредных отходов (электролитов), которые признаны международным сообществом опасными 

отходами, из-за очень высокой концентрации токсичных тяжелых металлов, загрязняющих 

окружающую среду [145]. Поэтому разработка альтернативных и экологически чистых 

способов нанесения износостойких и коррозионностойких покрытий является важной научно-

технической задачей. Кроме того, осажденные покрытия зачастую имеют плохую адгезию, 
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высокое содержание трещин и дефектов, из-за плохой очистки или неправильной 

предварительной обработки изделия, перед покрытием [146].  

 

1.4.6. Электроискровое легирование  

 

Метод электроискрового легирования (ЭИЛ) – это физический метод нанесения 

покрытий на проводящие материалы, который основан на явлении электрической эрозии 

материалов при искровом разряде и переноса продуктов эрозии с поверхности электрода на 

подложку при протекании импульсных разрядов в газовой среде [147]. 

Данный метод используют для модификации поверхности металлических изделий, в том 

числе для нанесения износостойких и коррозионностойких покрытий, и широко применяется в 

автомобильной, оборонной, аэрокосмической, морской и медицинской промышленности, а 

также используется для ремонта поврежденных изделий [148][149][150]. 

При обработке методом ЭИЛ искровой разряд формируется в момент сближения анода и 

катода на расстоянии равном пробойному промежутку от 0,01 до 10 мкм при напряженности 

электрического поля порядка 107 В/м. После пробоя на поверхностях электрода и детали 

происходит формирование локальных очагов плавления. При дальнейшем перемешивании 

материалов электрода и обрабатываемого изделия, перенесенные продукты эрозии быстро 

охлаждаются со скоростью около 105 – 106 К/с за счет теплоотвода в подложку. 

Последовательное многократное сканирование поверхности изделия вращающимся или 

вибрирующим электродом позволяет сформировать покрытие с плавным градиентом состава от 

материала подложки к материалу электрода.   

Оценку возможности и эффективности переноса можно оценить, используя критерий 

Палатника (τа/τk) (формула 1) [151]. Объем участков расплава определяется энергией разряда, 

теплопроводностью (Ck, Са), температурами плавления материалов (Тk, Та), и рядом других 

менее значимых факторов. Преимущественно, данный метод оценки применим только для 

однофазных материалов. 

                                                                                                      (1) 

где, 

τk, τа – время образования очагов плавления и интенсивного испарения на катоде и аноде; 

Ck, Са – теплоемкость, Дж/(кг·К); 

ρk, ρа, – плотность, кг/м3; 

λk, λа – коэффициент теплопроводности, Вт/(м·К); 
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Тk, Та – температура плавления материалов анода и катода, К;  

Т0 – начальная температура электродов, К. 

 

В зависимости от величины τа/τk можно спрогнозировать взаимодействие катода и анода 

при эрозии материала. При τа/τk ~ 1 происходит формирование покрытия в виде сплава 

материала электрода с поверхностью изделия, если τа/τk << 1, то образование покрытия 

происходит на поверхности обрабатываемой подложки, а при τа/τk  >> 1, вероятность 

формирования покрытия минимальна. 

Основное преимущество метода ЭИЛ состоит в его относительной дешевизне и простоте 

используемого оборудования. Оборудование ЭИЛ может быть легко транспортировано на 

участок обработки и использовано для восстановления и упрочнения деталей. 

Полученные покрытия обладает высокой адгезионной прочностью за счет эффекта 

микросварки между подложкой и материалом электрода. Из-за короткой длительности 

импульсов (от 10−6 до 10−3 с), во время нанесения покрытия, материал изделия (детали) 

практически не нагревается, что исключает структурные изменения в объеме материала. К 

недостаткам данного метода можно отнести высокую шероховатость поверхности покрытий (Ra 

= 2 - 18 мкм) [152][153][147].  

В зависимости от подобранной пары электрода и изделия в процессе ЭИЛ можно 

получить покрытия на основе боридов, интерметаллидов, карбидов, а в стальной подложке 

сформировать нужное структурное состояние (мартенсит, остаточный аустенит).  

Морфология, структура, состав и свойства полученных покрытий зависят от 

технологических параметров обработки. Варьирование длительностью, частотой и энергией 

импульсов, а также временем обработки изделия позволяет существенно изменять свойства 

покрытий [154]. 

Увеличение энергии разряда и длительности импульсов приводит к увеличению 

скорости переноса материала электрода на изделие, а также увеличению толщины покрытия, за 

счет большей глубины проплавления поверхности подложки. Однако, нанесение покрытий на 

высокоэнергетических режимах приводит к увеличению шероховатости покрытий [152].  

При традиционной ЭИЛ обработке поверхности изделий на воздухе происходит 

значительное окисление покрытий. Проведение процесса ЭИЛ в инертных газах, таких как 

аргон и гелий (Ar, He), а также в вакууме, позволяет существенно снизить окислительные 

процессы поверхностных слоев, а также получить более плотные, толстые покрытия с низкой 

концентрацией дефектов. При нанесении покрытий в реакционных средах, например, 

содержащих азот и углерод, возможно получать покрытия на основе нитридов, карбидов и 

карбонитридов [155]. 
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В настоящее время существует несколько типов оборудования электроискрового 

легирования: традиционные станки с ручной обработкой [156][157] и автоматизированные, для 

обработки плоскостей и тел вращения [158]. 

Недостатком традиционного ЭИЛ является низкая производительность и 

воспроизводимость результатов, которые зависят от уровня квалификации и опыта оператора, а 

также получение покрытий с высокой долей кислорода. Классический механизм 

электроискровой обработки изделий при атмосферном давлении приводит к прекращению 

массопереноса после некоторого времени обработки. Основной причиной данного эффекта 

является накопление макро-дефектов (трещин и пор) покрытия из-за многократной 

перекристаллизации [155][159]. Помимо этого, после длительной обработки элементный состав 

вторичной структуры электрода соответствует составу сформированного покрытия. Это 

приводит к тому, что объем перенесенного материала и скорость переноса в обоих 

направлениях выравниваются.  

Для непрерывного нанесения качественных покрытий с низким, а также с высокой 

сплошностью необходимо обеспечить непрерывную очистку электрода и залечивание дефектов 

легированного слоя или его обновление. Обе эти задачи решаются при реализации технологии 

ЭИЛ в вакууме [160]. Помимо этого, использование метода ЭИЛ в вакууме позволяет 

минимизировать содержание нежелательных примесей в виде оксидов, т.е. снизить окисление, 

получать покрытия с высокой адгезионной прочностью и большой толщиной (до 200 мкм).  

При вакуумной ЭИЛ обработке реализуются два параллельных процесса: классический 

массоперенос материала с электрода на подложку и импульсное катодно-дуговое испарение 

электрода, инициируемое искровыми пробоями [161]. Данная особенность повышает 

эффективность процесса, обеспечивает дополнительные возможности легирования покрытия за 

счёт использования составных катодов, а также способствует лучшей смачиваемости 

поверхности, что обеспечивает более низкую шероховатость покрытий [39].  

 

1.5. Постановка задачи исследования 

 

Анализ литературных данных позволяет сделать вывод о необходимости разработки 

новых составов и методов нанесения покрытий, способных минимизировать коррозионное 

воздействие и повысить износостойкость деталей пар трения морской и прибрежной 

инфраструктуры. Задачу по комплексному увеличению износо- и коррозионной стойкости, а 

также приданию поверхностям антиобледенительных характеристик, можно решить с помощью 

нанесения покрытий с коррозионностойкой металлической матрицей с упрочняющими 

карбидными частицами.  Покрытия будут получены методом ЭИЛ в вакууме, поскольку 
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данный метод имеет два важных преимущества метода: высокая адгезия покрытия к подложке, 

получение толстых покрытий с минимальным окислением в результате локального плавления. 

 

Для реализации поставленной задачи будут использованы следующие подходы: 

– разработка высокоэнтропийных покрытий с высоким содержанием Cr; 

– разработка композитных покрытий на основе карбидов TaC и TaZrC, заключенных в 

коррозионностойкой металлической матрице; 

– введение в состав покрытий меди (Cu) и серебра (Ag); 

– разработка композиционных покрытий на основе углерода с добавками 

политетрофторэтилена (ПТФЕ); 

– отработка и подбор технологических параметров, обеспечивающих нанесение 

покрытий с минимальным количеством дефектов (трещин и пор) методом ЭИЛ в вакууме; 

 

Для реализации поставленных задач будут апробированы следующие подходы: 

1) Создание высокоэнтропийных покрытий с высоким содержанием Cr, которые 

будут обеспечивать высокую коррозионную стойкость, за счет однофазной структуры 

(отсутствия гальванических пар) и формирования плотного пассивного слоя на основе оксида 

хрома; 

2) Создание композиционных покрытий, состоящих из коррозионностойкой 

металлической матрицы на основе железа и карбидов TaC и TaZrC. Ведение карбидов позволит 

повысить механические свойства (твердость и износостойкость).  Применение карбидов TaC и 

TaZrC, обладающих незначительной разницей потенциалов с матрицей на основе Fe, позволит 

максимально минимизировать риск возникновения локальной коррозии; 

3) Обработка титанового сплава графитовым электродом с полимерной 

составляющей (ПТФЕ) позволит получить покрытия с высокими гидрофобными и 

антиобледенитерльными характеристиками, за счет формирования покрытия на основе 

углерода и ПТФЭ, обладающих низкой поверхностной энергией; 

4) Для борьбы с обрастанием и подавлением микробиологической коррозии 

покрытия дополнительно будет легирована медью (Cu) или серебром (Ag). Выход 

бактерицидных ионов серебра и меди будет подавлять формирование первичной биопленки, 

являющейся причиной обрастания. 
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ГЛАВА 2. Материалы, оборудование и методика исследований  

 

2.1. Исходные материалы 

 

2.1.1. Материалы подложек и их подготовка 

 

Для нанесения покрытий использовались подложки дискообразной формы из стали 

Х18Н10Т, 30Х13 с диаметром 30 мм и высотой 5 мм, и титанового сплава ВТ1-0 с диаметром 30 

мм и высотой 3 мм. Подложки были вырезаны из прутков соответствующих сталей и сплавов с 

использованием электроэрозионного станка АПТА 200-2. Для придания поверхности 

плоскопараллельной формы подложки подвергались шлифовке с использованием 

автоматической шлифовально-полировальной машины RotoPol (Struers, США). Шлифовку 

производили на вращающемся абразивном круге, размером абразивного зерна SiC: (P) 120, 250, 

500. 

 

2.1.2. Электроды CoCrNi и CoCrNi-Cu 

 

Покрытия FeCrNiCo-(Cu) наносились с использованием электродов CoCrNi и CoCrNi-

Cu, изготовленных методом порошковой металлургии. В качестве исходных компонентов 

использовались порошки кобальта, хрома, никеля и меди высокой чистоты (>99%). Для CrNiCo 

электрода порошки смешивали в равных атомных соотношениях, а для Cu-содержащего 

электрода состав был 30%Cr30%Ni30%Co10%Cu. Затем порошки смешивали в шаровой 

мельнице в течение 2 часов. Электроды были изготовлены методом холодного прессования с 

приложенным давлением 200 МПа и затем спечены в вакуумной печи при 1200 °С в течение 90 

мин. При спекании остаточное давление в вакуумной камере не превышало 1·10-2 Па. Железо 

вводилось в покрытия из подложки в процессе ЭИЛ в результате смешения материалов 

электрода и подложки. 

 

2.1.3. Электроды TaC–MoNi и TaC–ZrC–MoNi 

 

Для нанесения покрытий Ta(Zr)C-FeMoNi были получены электроды TaC–MoNi и TaC–

ZrC–MoNi, которые были получены из следующих порошков: Ni (99,9%) <20 мкм; Mo (99,95%) 

<5 мкм; ZrC (99,8%) <5 мкм, TaC (99,9%) <5 мкм. Порошки смешивали в планетарной мельнице 

Pulverisette 5 (Fritsch, Германия) при следующих технологических параметрах: время 

смешивания 10 мин, скорость вращения 400 об/мин, массовое соотношение шаров и порошка 
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около 10:1, объем чаши 250 мл. В результате были приготовлены две порошковые смеси 

следующих составов (ат.%): 70%TaC–25%Mo–5%Ni и 30%TaC–40%ZrC–25%Mo–5%Ni.  

Электроды были изготовлены методом порошковой металлургии (холодное 

прессование) на гидравлическом прессе Lab Econ 600 (Fontijne Grotnes BV, Нидерланды). Из 

полученных смесей были получены электродные заготовки размерами 7х7х50 мм3 при 

давлении прессования 200 МПа (2 т/см2). Затем прессованные электродные заготовки 

подвергали спеканию в вакуумной печи ВЭ-3-16 (ООО НПП ВакЭТО, Россия) при температуре 

1200 °С в течение 90 мин. В процессе спекания остаточное давление в вакуумной камере не 

превышало 1·10–2 Па. Остаточная пористость электрода находилась в пределах 3–5 %. После 

спекания электроды шлифовали до получения стержней диаметром 6 мм. 

 

2.1.4. Электроды TaC-CrMoNi, TaC-CrMoNi-Cu и TaC-CrMoNi-Ag 

 

Для нанесения покрытий TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) методом холодного прессования были 

получены электроды TaC-CrMoNi, TaC-CrMoNi-Cu и TaC-CrMoNi-Ag. Для изготовления 

электродов использовались следующие порошки: Cr (ПХ-1С, 63 мкм), Ni (ПНК-0Т2, 20 мкм), 

Mo (PM99.95, 5 мкм), TaC (МРТУ 9-09-03443-77, <5 мкм), Cu (ПМС-1, 71 мкм) и Ag (ПС-3, 

15 мкм, чистота 99 ,0%). Порошки смешивали в планетарной мельнице «Активатор-4М» 

(Завод Химического Машиностроения, Россия) с объемом барабана 1 л при массовом 

соотношении порошок/шарики 1:6 в течение 4 ч. В результате были получены порошковые 

смеси трех составов (ат. %): 67,5TaC-12,5Mo-7,5Ni-12,5Сr, 65TaC-10Mo-5Ni-10Сr-10Ag, 65TaC-

10Mo-5Ni-10Сr-10Cu. Из полученных смесей были получены электродные заготовки размерами 

7х7х50 мм3 при давлении прессования 250 МПа. Затем материалы спекали в вакуумной печи 

ВЭ-3-16 (ООО НПП ВакЭТО, Россия) при давлении 1·10-3 Па и температуре 1300°С в течение 

60 мин. После спекания электроды шлифовали до получения стержней диаметром 6 мм. 

 

2.1.5. Электроды С-ПТФЭ 

 

Для нанесения покрытий С-Ti-ПТФЭ были изготовлены электроды из коммерческого 

спечённого пористого графита, пропитанного порошком ПТФЭ, дисперсностью 1-4 мкм. Для 

вскрытия пор (создания необходимой пористости) цилиндрические графитовые электроды 

диаметром 8 мм и диной 50 мм были отожжены в муфельной печи СНОЛ 7,2/1200 (Литва) в 

воздушной атмосфере в течение 40 минут при температуре 500 °С. 

Насыщение пористого графитового электрода порошком ПТФЭ осуществляли методом 

вакуумной пропитки суспензией порошка PTFE в жидком гексане в соотношении компонентов 
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1:1 (рисунок 3а). Суспензия перед пропиткой подвергалась ультразвуковой обработке с 

использованием диспергатора УЗДН-2Т при частоте 22 кГц в течение 5 минут. Для пропитки 

электрод через специальную резиновую трубку подключался к входному патрубку вакуумного 

насоса через буферную емкость с фильтром. Открытый конец электрода погружался в 

суспензию. Протяжку суспензии через электрод проводили до момента формирования на 

вакуумированном торце электрода слоя из порошка PTFE после испарения гексана. Остаточный 

гексан был удален сушкой электродов в вакуумном сушильном шкафу при температуре 100 °С. 

После извлечения пропитанного электрода из трубки, один его край был проточен до диаметра 

6 мм на длину 15 мм для закрепления в узле вращения. Внешний вид графитовых электродов с 

пропиткой и без представлен на рисунке 3б.  

На рисунке 3в представлено РЭМ-изображение шлифа электрода С-ПТФЭ с 

соответствующими картами распределения элементов на поверхности. Показано, что все поры 

внутри электрода полностью пропитаны порошком ПТФЭ. 

 

 

Рисунок 3 – Схема вакуумной пропитки пористого графитового электрода ПТФЭ (а), внешний 

вид электродов с пропиткой и без (б), СЭМ-изображение поперечного сечения и 

соответствующие карты распределения элементов электрода С-ПТФЭ (в) 
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2.2. Нанесение покрытий  

 

Нанесение покрытий FeCrNiCo-(Cu), Ta(Zr)C-FeCrMoNi, TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) и С-

Ti-ПТФЭ осуществлялось с использованием оригинальной вакуумной установки для 

электроискровой обработки. В камере вакуумного напыления был установлен 3-х осевой станок 

с ЧПУ, оснащенный блоком вращающихся электродов и изолированным щеточным узлом для 

подачи напряжения (рисунок 4). 

Вместо обрабатывающего шпинделя в блок ЧПУ установлен оригинальный 

вращающийся модуль с катодом-электродом. Модуль состоял из электродвигателя, 

изолированного щеточного узла для подачи тока на вращающийся электрод, изолированного 

круглого анода. Подложка устанавливалась на изолированный столик, перемещающийся по 

двум горизонтальным осям (X и Y). Электрод перемещался по вертикальной (Z) оси. 

Позиционирование столика и вертикальное перемещение столика осуществлялось с 

использованием компьютера и ПО ArtCAM и Mach3. Обработка проводилась в режиме легкого 

касания вращающегося электрода в режиме контролируемого и по изменению напряжения.  В 

режиме ПАЭ на подложку подавалось как положительное, так и отрицательное напряжение 

смещения как для ее нагрева электронным током, так и для ионной очистки. 

 

 

Рисунок 4 – Оригинальная вакуумная установка для электроискровой обработки 

 

Перед нанесением покрытий вакуумную камеру откачивали до давления 5·10-3 Па, 

после чего в камеру подавали Ar (99,993 %) с поддерживанием рабочего давления 0,5 Па. Все 

эксперименты по осаждению проводились при следующих параметрах обработки: скорость 
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вращения электрода 1000 об/мин, скорость сканирования 500 мм/мин, шаг сканирования 0,5 мм, 

скорость обработки 0,3 см2 /мин. После каждого цикла обработки направление сканирования 

менялось на перпендикулярное для обеспечения лучшей сплошности покрытий.  

 

2.2.1. Покрытия FeCrNiCo-(Cu) 

 

Технологические параметры нанесения покрытий FeCrNiCo-(Cu) приведены в таблице 

1. Покрытия получали в два этапа с целью обеспечения меньшей шероховатости и лучшей 

однородности покрытий. Первый этап проводили при частоте импульсов 500 Гц, импульсном 

напряжении 50 В и длительности импульса 50 мкм. Второй этап проводился при частоте 

импульсов 3000 Гц, импульсном напряжении 25 В и длительности импульса 25 мкм. В качестве 

материала подложки были использованы диски из стали 30Х13. 

 

Таблица 1 – Режимы нанесения покрытий FeCrNiCo-(Cu) 

Покрытия Этап Частота 

импульсов, 

Гц 

Импульсное 

напряжение, В 

Длительность 

импульса, мкс 

Количество 

проходов 

FeCrNiCo-

(Cu) 

1 500 50 50 10 

2 3000 25 25 

 

2.2.2. Покрытия Ta(Zr)C-FeCrMoNi 

 

Покрытия Ta(Zr)C-FeCrMoNi наносили при разной частоте электрических импульсов, 

импульсном напряжении и длительности импульса, параметры нанесения приведены в таблице 

2. Покрытия TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi обозначены цифрами 1–3TaC и 4–6Ta(Zr)C, 

соответственно, начиная от наиболее энергетического до наименее энергетического режима. В 

качестве подложек использовались диски из нержавеющей стали Х18Н10Т.  

 

Таблица 2 – Режимы нанесения покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi 

№ и тип 

покрытия  

Электрод 

 

Режимы нанесения покрытий 

Частота 

импульсов, Гц 

Импульсное 

напряжение, В 

Длительность 

импульса, мкс 

1 TaC  

TaC–MoNi 

100 100 50 

2 TaC 100 50 50 

3 TaC 200 50 25 

4 Ta(Zr)C   

TaC–ZrC–MoNi 

100 100 50 

5 Ta(Zr)C 100 50 50 

6 Ta(Zr)C 200 50 25 
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2.2.3. Покрытия TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) 

 

Покрытия TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) наносили при следующих параметрах: частота 

электрических импульсов 100 Гц, импульсное напряжение 50 В, длительность импульса 50 мкс. 

В качестве подложки для нанесения покрытий использовались стальные диски 30Х13. 

 

2.2.3. Покрытия С-Ti-ПТФЭ 

 

Для нанесения покрытий С-Ti-ПТФЭ в качестве обрабатываемого материала были 

выбраны титановые диски (ВТ1-0) (ø30 x 3 мм) с шероховатостью Ra 6,5 мкм. Электроискровое 

легирование осуществляли в среде этилена при давлении 5 Па.  Обработка проводилась при 

катодной и анодной полярности электрода по отношению к подложке. Параметры обработки и 

соответствующие названия образцов приведены в таблице 3.  

 

Таблица 3 – Режимы нанесения покрытий графитовым электродом с пропиткой и без  

Электрод Покрытие Частота 

импульсов, 

Гц 

Напряжение 

импульса, В 

Длительность 

импульса, 

мкс 

Полярность 

электрода 

С CK  

100 

 

100 

 

50 

К 

С CA А 

С-ПТФЭ C/CFK К 

С-ПТФЭ C/CFA А 

 

2.3. Методики исследований покрытий 

 

2.3.1. Растровая электронная микроскопия 

 

Исследование толщины, микроструктуры шлифов и поверхности покрытий, после 

трибокоррозионных, коррозионных, ударно-динамических проводили с использованием 

растрового электронного микроскопа (РЭМ) S-3400N (Hitachi, Япония). Изображения получали 

при первично и вторично рассеянных электронах с диапазоном напряжений от 3 до 30 кВ, с 

увеличением от ×50 до ×300000 крат и ускоряющим напряжением 15 кВ. 

Элементный состав исследовали методом микрорентгеноспектрального анализа (МРСА) 

с использованием энергодисперсионного детектора NORAN System 7 (Termo Scientific), 

установленного в микроскоп. Определение составов проводили, как в отдельных точках, так в 
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областях. Для исследования равномерности распределения элементов по поверхности покрытий 

использовали элементное картирование. 

 

2.3.2. Просвечивающая электронная микроскопия 

 

Для детального исследования микроструктуры покрытий использовали метод 

просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) с использованием микроскопа Titan Themis 

Cubed 60–300 с чувствительной технологией ChemiSTEM, работающего при 300 кВ (FEI), и 

микроскопа Tecnai TF20 X-Twin FEG (FEI), работающего при 200 кВ. Двухлучевой микроскоп 

Helios NanoLab 660 с галлиевым источником ионов (FEI), оснащенный детектором EDX, 

использовался для изготовления ламелей ПЭМ и переноса ламелей на съемную сетку FIB. 

 

2.3.3. Рентгенофазовый анализ 

 

Фазовый состав покрытий проводили методом рентгенофазового анализа (РФА) на 

рентгеновском дифрактометре D8 Advance (Bruker, Германия). Исследование покрытий 

осуществляли с использованием монохроматизированного CuKα-излучении с длиной волны 

λ=1.54 Ǻ, шагом 0,1o и интервалом Брегговских углов 2θ составлял от 10 до 100°. 

Определение межплоскостных расстояний (d) покрытий проводили с использованием 

аналитического метода по формуле Вульфа – Брэгга (формула 2)  

 

2𝑑 sin 𝜃 = 𝑛𝜆                                (2) 

где, 

d – межплоскостное расстояние; 

θ – угол скольжения; 

n – порядок дифракционного максимума; 

λ – длина волны. 

 

2.3.4. Рентгеновская фотоэлектронная и спектроскопия комбинационного 

рассеяния света 

 

Элементный и химический состав, а также электронное состояние атомов на 

поверхности покрытий исследовали методом рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии 

(РФЭС). РФЭС-спектры записывали на спектрометре PHI 5000 VersaProbeII (ULVAC-PHI Inc.) 

с использованием монохроматического излучения Al Kα (hν = 1486,6 эВ) при мощности 50 Вт.  
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Для минимизации повреждений химических связей поверхностные загрязнения 

удаляли сначала травлением кластерами Ar при 20 кВ в течение 10 мин, а затем при 10 кВ и 5 

кВ в течение 5 мин. Базовое давление во время РФЭС составляло 4,7·10-8 Па. Сканирование с 

высоким разрешением регистрировали при энергии прохода и ширине шага 23,5 эВ и 0,2 эВ, 

соответственно. Шкала энергий связи была предварительно откалибрована по уровням Au4f 7/2 

(84,0 эВ) и Cu2p 3/2 (932,6 эВ). Идентификацию пиков проводились с использованием 

нелинейного метода подбора (методом наименьших квадратов) с использованием функции 

Гаусса-Лоренца и вычетом фона по методу Ширли. 

Спектроскопию комбинационного рассеяния (КР), или Рамановскую спектроскопию 

проводили с использованием рамановского микроскопа DXR 2 (Thermo Scientific, 

Великобритания) с лазерным излучением 780 нм. 

 

2.3.5. Электрохимические исследования  

 

Электрохимические исследования покрытий и стальных подложек проводили в 

трехэлектродной ячейке с использованием потенциостата VoltaLab 50 (Radiometer Analytical). 

Испытания соответствуют ISO 16429 и ГОСТ Р ИСО 10993-15-2001. Выходные напряжение и 

сопротивление установки – 30 В и 1012 Ом, соответственно, максимальный ток 1А.  

Испытания проводились в искусственной морской воде, приготовленной в 

соответствии со стандартом ASTM D1141-98 (таблица 4) [162], с использованием электрода 

сравнения Ag/AgCl и вспомогательного Pt-электрода.  

 

Таблица 4 – Элементный состав «Искусственной морской воды» в соответствии с стандартом 

ASTM D1141-98 

Соединения NaCl MgCl2 Na2SO4 CaCl2 KCl NaHCO3 KBr H3BO3 SrCl2 NaF 

Масса, г/л 24,53 5,20 4,09 1,16 0,695 0,201 0,10 0,027 0,003 0,003 

 

Для определения токов свободной коррозии поверхность образцов изолировали 

токонепроводящим лаком с рабочей площадью 1 см2 (рисунок 5), для исключения воздействия 

материала подложки на электрохимические показатели. Исследуемые покрытия помещали в 

термостатированную электрохимическую ячейку, заполненную искусственной морской водой с 

температурой 35±0.5 0С, поддерживаемой термостатом ТЖ-ТС-01.  

Потенциал свободной коррозии (ПСК) измеряли как функцию времени в течение 30 

мин. Измерения потенциодинамической поляризации проводились при потенциалах электродов 

в диапазоне от -200 до 800 мВ по отношению к ПСК при скорости сканирования 1 мВ/с. Все 
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измеренные потенциалы были пересчитаны относительно стандартного водородного электрода 

(СВЭ). Потенциал коррозии и плотность тока были рассчитаны с использованием 

экстраполяции кривых Тафеля.  

 

 

Рисунок 5 – Поверхность покрытия, изолированная токонепроводящим лаком, для проведения 

электрохимических исследований  

 

Коррозионные испытания покрытий в реальных морских условиях проводились на 

северном берегу Черного моря в районе поселка Дивноморское (N 44°28'51,4", E 38°08'13,2"). 

Образцы фиксировались в гальке с помощью приваренных к ним специальных проволок. Для 

обеспечения интенсивной аэрации и перемешивания морской воды, покрытия устанавливались 

на 2 м от морского берега. Образцы были помещены в морскую воду на 21 день. По окончании 

эксперимента образцы извлекали, промывали дистиллированной водой, для удаления всех 

солей. Исследование поверхности образцов на наличие следов питтинговой коррозии 

проводили с помощью РЭМ. 

 

2.4. Исследование механических и трибокоррозионных свойств 

 

2.4.1. Трибокоррозионные и абразивные исследования 

 

Стойкость покрытий к трибокоррозионному и абразивному истиранию оценивали с 

помощью трибометра Tribometer (CSM Instruments, Швейцария) оснащенного специальной 

трехэлектродной ячейкой (рисунок 6), позволяющей регистрировать электрохимический 

потенциал коррозии с использованием потенциостата «Voltalab PST-050» в процессе 

трибологических испытаний по схеме «шарик-диск». Испытания проводили в искусственной 

морской воде, а также в суспензии состоящей из искусственной морской воды и порошка SiO2 5 

мкм (25 мг/10 мл). Трибологические испытания проводили при нагрузке 5 и 10 Н, дистанции 

500 и 1000 м, и скорости скольжения 10 см/с. В качестве контр-тела во всех экспериментах в 
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морской воде и суспензии использовался шарик из оксида алюминия (Al2O3) диаметром 6 мм и 

шероховатостью 0,8 мкм.  

 

  

Рисунок 6 – Оригинальная трехэлектродная ячейка к трибометру, позволяющая 

регистрировать электрохимический потенциал коррозии в процессе трибологических 

испытаний 

 

Измерение потенциалов коррозии во время трибологических испытаний происходило в 

3 стадии. Исследуемые покрытия и стальные подложки, перед началом трения выдерживали во 

вращающейся коррозионной ячейке без контакта с контр-телом для получения значений 

потенциалов коррозии в потоке жидкости (стадия 1). После этого на контактирующее с 

поверхностью образцов контр-тело прикладывалась нагрузка, во время процесса трения 

фиксировался потенциал коррозии (стадия 2). После завершения трения контр-тело удалялось с 

поверхности образца, в результате чего происходило восстановление потенциалов (стадия 3). 

Измерения трибокоррозионных и коррозионных испытаний проводились трижды на 

идентичных комплектах образцов. 

Учитывая высокую шероховатость исследуемых покрытий, перед трибокоррозионными 

испытаниями, образцы предварительно полировали для определения и сравнения их скоростей 

износа. Покрытия шлифовали бумагой SiC (зернистость 1200), а затем полировали тканью (DP-

Floc, Struers) с добавлением суспензии SiO2. После шлифовки и полировки средняя 

шероховатость покрытий (Ra) составила около 0,5 мкм. В результате удалялось 1–1,5 мкм, что 

составляло менее 15 % от толщины покрытия. 
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2.4.2. Механические исследования 

 

Механические свойства (твердость (Н) и модуль Юнга (Е)) оценивали методами 

наноиндентирования и микроиндентирования. 

Измерения наноиндентирования проводились на полированных шлифах и на 

поверхности покрытий с использованием нанотвердомера (CSM Instruments). Перед 

измерениями прибор калибровали по плавленому кварцу. Перед измерениями наконечник 

алмазного индентора Берковича был откалиброван по плавленому кварцу. Максимальная 

нагрузка на вдавливание была установлена на уровне 8 мН. Погрешность измерений не 

превышала 10%. Скорости нагружения и разгрузки составляли 1 мН/с, а время выдержки при 

наноиндентировании составляло 2 с. 

Микроиндентирование проводили на поверхности покрытий с помощью 

автоматического микротвердомера DuraScan 70 (EMCO-TEST Prüfmaschinen GmbH, Австрия) 

путем расчета среднего значения десяти измерений. Максимальная нагрузка на вдавливание 

была соответствовала 0,5 Н. 

 

2.4.3. Циклические ударно-динамические испытания 

 

Стойкость покрытий к циклическим и ударно-динамическим нагрузкам изучали на 

приборе (CemeCon). Испытания проводились в течение 105 циклов при постоянной частоте 50 

Гц и нагрузке 500 Н с использованием шарика из твердого сплава WC-6Co диаметром 5 мм. 

Образцы были испытаны на воздухе и в искусственной морской воде. 

 

2.4.4. Оптическая профилометрия 

 

Исследование шероховатости, профилей дорожек износа, а также ИМПАКТ-кратеров 

осуществляли с использованием бесконтактного оптического профилометра WYKO-NT1100 

(Veeco, США). 

Скорость износа покрытий, после трибокоррозионных испытаний в искусственной 

морской воде и суспензии оценивали по профилям дорожек износа (формула 3). 

                          

    𝑊𝑅 =
2∙𝜋∙𝑅∙𝐴

𝑃∙𝑙
      (3) 

 

где, 

 – трансцендентное число ( = 3,1415); 



43 
 

R – радиус дорожки износа, мм; 

А – площадь поперечного сечения канавки износа, мм2; 

P – нагрузка, Н; 

l - пройденная шариком дистанция, м.  

 

2.5. Биологические испытания 

 

Антибактериальную активность покрытий, подложек и контрольных образцов 

оценивали в отношении двух типов грамположительных штаммов Bacillus cereus Arc30 и 

Bacillus cereus F. Бактериальные клетки выращивали в питательной среде Mueller Hinton Agar 

(HiMedia, Индия). 

Перед экспериментом исследуемые образцы стерилизовали УФ-излучением 

(экспозиция 60 мин, расстояние от излучателя 15 см). 

Для определения антибактериальной активности на планктонные клетки, образцы 

каждого типа помещали в отдельные лунки, наполненные 5 мл физиологического раствора. 

Затем одновременно во все лунки с образцами добавили по 0,03 мл суспензии 3-х часовой 

бульонной культуры тест-штамма в физиологическом растворе с концентрацией клеток 108 (B. 

cereus F) и 106 (B. cereus Arc30) колониеобразующих единиц в мл (КОЕ/мл). После инкубации 

при 37°С в течение 0, 3, 8 и 24 ч аликвоту по 0,04 мл каждой суспензии титровали, используя 

серийные 10-кратные бактериальные разведения для определения концентрации КОЕ. В 

качестве контроля использовалась одна лунка без пробы. 

Определение концентрации КОЕ проводили методом децимальных разведений в 0,3 мл 

физиологического раствора. Взвесь бактерий по 0,01 мл из каждого разведения высевали в 

чашки Петри с питательной средой Mueller Hinton Agar (HiMedia, Индия) и сушили в закрытой 

чашке при комнатной температуре в течение 10 мин. 

 

2.6. Измерение краевого угла смачивания, адгезии и кристаллизации капель воды 
 

 

Для изучения смачиваемости покрытий, особенностей кристаллизации и адгезии 

замерзших капель воды была разработана оригинальная ячейка к прибору САМ-101 (KSV 

Instruments Ltd., Финляндия), для измерения краевого угла и поверхностного натяжения, 

позволяющая охлаждать образец до -10°С (рисунок 7). Держатель образца (5) соединяется с 

чиллером (1) с помощью специальных трубок (4) подачи хладагента, заполненных 

антифризным раствором.  
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На рисунке 7а показана ячейка, которая представляла собой струбцину с 

толстостенными медными губками, припаянными к U-образной медной трубке с одной стороны 

и выступающими концами для зажима исследуемого образца с другой стороны, и закрепленную 

на столике прибора САМ-101. Охлаждение ячейки осуществлялось при помощи проточного 

охладителя CEM MC-8P со встроенным терморегулятором.  В качестве охлаждающей жидкости 

использован автомобильный антифриз с температурой начала кристаллизации -40 С. 

Исследуемый образец зажимался между медными пластинами и охлаждался до температуры -5 

 0.2 . Для контроля температуры поверхности образца использовали хромель-копелевую 

термопару.   

Определение краевого угла смачивания проводили по методу лежачей капли с 

использованием программного обеспечения прибора САМ-101 исследовали капли объемом 10 

 1мкл (2,65 мм). Измерение динамики изменения краевого угла смачивания и 

кристаллизации капли осуществляли в течение 2 минут с интервалом записи в 1 секунду.  

Для измерения характера и усилия отрыва замороженной капли от поверхности ячейка 

была оснащена оригинальным устройством нагружения. В качестве примораживаемого пина 

был использован винт М1х3 мм с потайной головкой диаметром 2,5 мм и плоским шлицом 

(рисунок 7б). Резьбовая часть и шлиц являлись емкостями для удержания жидкости, которая 

при постановке на поверхность перемещалась под нижнюю плоскость головки винта и там 

кристаллизовалась. К верхней части пина была приварена петля из нихромовой проволоки, к 

которой затем подвязывалась капроновая нить. Мягкая нить и возможность самоцентрирования 

нити в петле обеспечивали равномерное нагружение площадки льда под головкой пина при его 

отрыве. Для определения усилия отрыва использовали электронный динамометр с функцией 

фиксации максимальной нагрузки. На динамометре автоматически фиксировалась 

максимальная нагрузка, соответствующая усилию отрыва винта.  Время нагружения не 

превышало 5 секунд. Для каждого покрытия проводили 3 измерения и рассчитывали среднее 

значение краевого угла смачивания. 

Для расчета прочности сцепления (Pmax, МПа) использовали следующую формулу: 

 

                                                             Pmax = Fmax/А                         (4) 

где, 

Fmax – нагрузка, при которой пин отрывается от поверхности, Н, 

А – диаметр площади контакта пина, мм2. 
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Рисунок 7 – Схема установки, используемой для измерения угла смачивания и адгезии льда (а), 

и увеличенное изображение охлажденного образца с замороженным пином, установленным в 

держателе (б). 1 – охладитель, 2 – камера для измерения угла смачивания, 3 – блок для 

соединения пина и динамометра, 4 – патрубки подачи охлаждающей жидкости, 5 – держатель 

охлаждаемой пробы 
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ГЛАВА 3. Разработка многокомпонентных покрытий в системе FeCrNiCo-(Cu) 

 

3.1. Структура и состав электродов и покрытий 

 

На рисунке 8 приведены РЭМ-изображения поперечных шлифов электродов CrNiCo и 

CrNiCo-Cu с соответствующими ЭДС картами. Обогащенная Fe область, наблюдаемая на торце 

электродов, является вторичной структурой, образующейся при переносе Fe с поверхности 

подложки. Нанесение покрыий осуществляется именно этим модифицированным слоем, а не 

электродом с исходным составом. Толщина вторичной структуры составляет примерно 80 

(CrNiCo) и 130 мкм (CrNiCo-Cu), в областях максимальной толщины. Содержание Fe во 

вторичной структуре колеблется от 8 (CrNiCo) до 20 ат.% (CrNiCo-Cu). Распределение 

остальных элементов во вторичной и исходной структурах обоих электродов равномерное. 

  

 

Рисунок 8 – РЭМ-изображения поперечных шлифов электродов CrNiCo и CrNiCo-Cu с 

соответствующими ЭДС картами элементов и химическим составом исходной и вторичной 

структуры 

 

На рисунке 9а представлены РЭМ-изображения поперечных шлифов и поверхности 

покрытий FeCrNiCo-(Cu), а также соответствующий элементный состав (рисунок 9б). Как в 

объеме, так и на поверхности покрытий FeCrNiCo и FeCrNiCo-Cu трещин и пор не обнаружено, 

средняя шероховатость (Ra) составила примерно 4 мкм. Покрытие FeCrNiCo толщиной 55 мкм 

более однородно по сравнению с покрытием, легированным медью (~30 мкм). При ЭИЛ 

происходит плавление и перемешивание материалов электрода и подложки. Составы 

электродов рассчитывались таким образом, чтобы получить высокоэнтропийные Fe-
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содержащие покрытия с учетом смешения материалов покрытия и подложки в расплаве. 

Элементный состав покрытий можно представить, как Fe23Cr23Ni28Co26 и Fe30Cr21Ni19Co17Cu13. 

 

 

Рисунок 9 – РЭМ-изображения поперечного шлифа, поверхности (а), а также элементный 

состав покрытий FeCrNiCo-(Cu) (б) 

 

На рисунке 10 представлены рентгенограммы покрытий FeCoCrNi и FeCoCrNi-Cu, а 

также стальной подложки и образцов Fe-Cr (феррит) и Fe-Cr-Ni (аустенит). 

Оба покрытия обладают однофазной ГЦК-структурой, соответствующей твердому 

раствору всех металлических элементов (Fe, Cr, Ni, Co, Cu), что свидетельствует об 

образовании высокоэнтропийного сплава. Интересной особенностью является то, что пики 

(200) имеют высокую интенсивность, что свидетельствует о формировании текстуры покрытия 

при затвердевании. Рентгенофазовый анализ стальной подложки показывает, что это типичная 

ферритная сталь с ОЦК-структурой. 
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Рисунок 10 – Рентгенограммы покрытий FeCrNiCo-(Cu), стальной подложки и образцов Fe-Cr 

(феррит) и Fe-Cr-Ni (аустенит) 

 

Более детально структура покрытия FeCrNiCo-Cu была изучена методом 

просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) (рисунки 11 - 13). Покрытие имеет 

столбчатую структуру с включениями оксидных наночастиц размером 30 - 50 нм (рисунок 11a, 

б). В столбчатых зёрнах диаметром до 300 нм обнаруживаются столбчатые субзерна диаметром 

10-50 нм (рисунок 11в-д). На темнопольных изображениях видно, что субзёрна имеют 

чередующийся контраст с темными и светлыми слоями шириной в несколько нанометров 

(рисунок 11г, д). Для подтверждения этого наблюдения образцы были исследованы в разных 

осях: [031] и [100]. 

На рисунке 12 представлена структура металлической матрицы покрытия. 

Светлопольное ПЭМ изображение подтверждает формирование столбчатой структуры. 

Дифракционная картина соответствует ГЦК структуре с межплоскостными расстояниями 0,180 

(200) и 0,126 нм (220). Диффузное изображение рефлексов (022) на дифракционной картине 

связано с разориентацией субзерен [163].  Максимальный угол разориентации θ составляет 2,5°. 

На рисунке 12 в показано цветное изображение субзерен (темнопольные изображения были 

окрашены в зеленый, красный и синий цвета), полученное от разных отражений. Видно, что 

только часть субзерен находится в отражающем положении. 
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Рисунок 11 – Микроструктура покрытия FeCrNiCo-Cu. Изображение ламели при малом 

увеличении (а), темнопольное изображение, показывающее включения оксидных наночастиц 

(б), темнопольное изображение, демонстрирующие столбчатую структуру, полученную от 

отражений ½ (113) и (200) (в, г, д), светлопольное изображение столбчатой структуры (е) с 

дифракцией (вставка) и ПЭМ изображение высокого разрешения одного столбца (ж) 
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Рисунок 12 – Микроструктура металлической матрицы в покрытии FeCrNiCo-Cu. 

Светлопольное ПЭМ изображение и дифракционная картина (вставка) (а), дифракционная 

картина (б) и цветное изображение субзерен, полученное при разных отражения (в) 

 

 

Рисунок 13 – Микроструктура оксидной частицы. Карты распределения элементов (а), 

светлопольное изображение с соответствующим профилем распределения элементов (б) и 

дифракционная картина (в) 
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На рисунке 13 приведена структура типичной оксидной наночастицы, находящейся в 

высокоэнтропийной матрице. Частица состоит из двух типов оксидных субзерен на основе Si и 

(Ti, Cr). Оксид кремния представляет собой высокотемпературную модификацию тридимит, а 

смешанный оксид титана и хрома - ромбический (Cr, Ti)2O3. Образование смеси оксидов на 

основе SiO2 (тридимит) и Cr2O3 дополнительно подтверждается фазовой диаграммой SiO2-CrO-

Cr (рисунок 14). Наличие Si и Ti в покрытии объясняется смешением материала электрода и 

подложки при электроискровом легировании. Сталь 30Х13 содержит как Si, так и Ti (< 1 ат. %), 

и, по-видимому, эти элементы вместе с Cr реагируют с  кислородом, растворенным в расплаве. 

 

 

Рисунок 14 –  SiO2 -CrO-Cr фазовая диаграмма с подавленной газовой фазой.  

Данные из баз данных FToxid-FACT 

 

Следует отметить, что Cu не образует собственной фазы, а находится в металлической 

матрице в виде твердого раствора. Однако в покрытии наблюдалось несколько областей, с 

высоким содержанием Cu и Cr, но с низким содержанием Fe (рисунок 15). 

 

 

Рисунок 15 – ПЭМ изображение металлической матрицы, показывающее области, обогащенные 

Cu и Cr 

 



52 
 

3.2. Электрохимические исследования 

 

Для оценки коррозионной стойкости покрытий и стальной подложки были проведены 

электрохимические испытания в искусственной морской воде. На рисунке 16 и в таблице 5 

приведены значения потенциалов коррозии и плотности токов коррозии (ПТК). Видно, что 

потенциалы свободной коррозии (ПСК) и потенциалы нулевого тока хорошо коррелируются, 

что означает правильность электрохимических измерений. 

 

 

Рисунок 16 – График зависимости плотности тока коррозии от приложенного потенциала 

коррозии для покрытий FeCrNiCo-(Cu) и стальной подложки 

 

Таблица 5 – Значения потенциалов свободной коррозии, потенциалов нулевого тока и 

плотности тока коррозии покрытий и стали, измеренные в ходе электрохимических 

экспериментов 

Образец Потенциал 

свободной 

коррозии, 

мВ 

Потенциал 

нулевого 

тока, мВ 

Плотность тока 

коррозии, мкA/см2 

30Х13 -57±5 -64±5 0,96 ±0,06 

FeCrNiCo +180±2 +220±6 0,06±0,04 

FeCrNiCo-Cu +150±4 +160±2 0,25±0,03 

 

Электрохимический потенциал коррозии (Ecorr) стальной подложки составил -64 мВ, в 

то время как у покрытий FeCrNiCo-Cu и FeCrNiCo потенциал коррозии был более 

положительней и составил Ecorr +160 и +220 мВ, соответственно. Плотность тока коррозии 

(ПТК) стальной подложки составила 0,96 мкА/см2, а покрытия, легированного медью 0,25 
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мкА/см2. ПТК покрытия FeCrNiCo составляет 0,06 мкА/см2, что на порядок ниже ПТК 

покрытия FeCrNiCo-Cu и почти на 2 порядка, чем ПТК стальной подложки. 

При анодной полярности у стальной подложки происходит увеличение ПТК при 

потенциале коррозии +180 мВ, что связано с разрушением пассивного оксидного слоя через 

питтинг. Покрытие FeCrNoCo-Cu также подвергся питтинговой коррозии, однако потенциал 

пробоя начинается в более положительной области (примерно 400 мВ). Электрохимическое 

поведение покрытия FeCrNiCo при поляризации характеризуется наименьшими значениями 

ПТК и отсутствием питтинга.  

Высокая коррозионная стойкость покрытий в искусственной морской воде обусловлена 

более высоким содержания хрома (21-23 ат. %) по сравнению со стальной подложкой (13 ат. 

%). Повышенное содержание Cr обеспечивает высокую долю катионов Cr ([Cr]/[Cr + Fe]) в 

пассивной пленке, что приводит к образованию более плотных оксидных слоев. 

Введение Cu в покрытие FeCrNiCo приводит к ухудшению коррозионной стойкости по 

сравнению с базовым покрытием, не содержащим Cu, что согласуется с имеющимися 

литературными данными. Так, в работе [72] было изучено влияние Cu на коррозионное 

поведение ВЭС FeCrNiCoCux в 3,5 мас. % NaCl. Было выявлено, что снижение коррозионной 

стойкости таких сплавов происходит с увеличением содержания меди, за счет образования 

междендритных областей, вызванных сегрегацией меди, вдоль которых происходит локальная 

и питтинговая коррозия. Такой эффект вызван слабой прочностью связи Cu с другими 

элементами ВЭС. П. Муангтонг и др. [66] также исследовали влияние Cu на коррозионную 

стойкость ВЭС FeCrNiCo в растворе NaCl и обнаружили, что образование двух ГЦК-фаз, 

состоящих из FeCrNiCo и FeCrNiCo-Cu, приводит к снижению коррозионной стойкости из-за 

более интенсивного питтингообразования вдоль границ двух фаз.   

В отличие от приведённых выше работ, разработанное покрытие FeCrNiCo-Cu 

характеризовалось однофазной структурой на основе твердого раствора с ГЦК решёткой. 

Поэтому причиной снижения коррозионной стойкости может быть образование менее плотного 

защитного оксидного слоя. Например, в работе [66] было выявлено, что в образующимся 

оксидном слое на поверхности ВЭС FeCrNiCo, весь Cr находится в форме Cr3+ (Cr2O3). 

Добавление Cu приводило к снижению эффективности образования оксида Cr2O3 (часть Cr 

находилась в металлическом состоянии) и способствовало образованию рыхлого и 

некоррозионностойкого оксида Cu2O. 

Исследование коррозионной стойкости покрытий FeCrNiCo-(Cu) и стальной подложки 

проводилось в августе 2021 года в морской воде на северном побережье Черного моря 

(Дивноморское). На рисунке 17 показано место проведения коррозионных испытаний и способ 

фиксации образцов в море. Образцы с приваренными проволоками прочно закреплялись в 
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гальке на расстоянии около 2 м от берега, что обеспечивает интенсивную циркуляцию морской 

воды у поверхности покрытий и их аэрацию. Через 21 день образцы извлекали и исследовали 

их поверхность методом РЭМ (рисунок 17). На поверхности покрытий FeCrNiCo и FeCrNiCo-

Cu признаков коррозии не обнаружено. Напротив, на стальной подложке была обнаружена 

сильно корродированная поверхность, покрытая питтинговыми кавернами (рисунок 17).  

 

 

Рисунок 17 – Место проведения коррозионных экспериментов в Черном море и их 

расположение в морской воде (вставка) (а), РЭМ изображение поверхности покрытий и 

стальной подложки после 21 дневной выдержки в Черном море (б) 

 

3.3. Трибокоррозионные исследования  

 

Для изучения одновременного воздействия трения и коррозии на покрытия и стальную 

подложку, были проведены трибокоррозионный испытания в искусственной морской воде. Во 
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время трения с измерением коэффициента трения определяли потенциалы коррозии. Для 

выявления воздействия шероховатости поверхностей на трибокоррозионные характеристики 

покрытия были испытаны до и после полировки поверхности. 

На рисунке 18 представлены зависимости коэффициента трения (КТ) от потенциалов 

коррозии во время трибокоррозионных испытаниях в морской воде. С увеличение дистанции 

КТ двух покрытий постепенно увеличивается с 0,22 до 0,28 (FeCrNiCo) и до 0,26 (FeCrNiCo-

Cu), а стальной подложки снижается с 0,33 до 0,27. Шероховатость покрытий не влияла на 

значения КТ, поэтому для каждого образца показана только одна кривая. Во время трения с 

поверхности образцов происходит постепенное удаление защитной пассивной пленки, что 

приводит к снижению потенциалов коррозии. Во время трения стальной подложки происходит 

резкое падение потенциалов до -300 мВ, в то время как значения потенциалов коррозии 

покрытий плавно снижаются от -110 и -150 мВ до -200 и -250 мВ для FeCrNiCo и FeCrNiCo-Cu, 

соответственно. Полировка поверхности покрытий приводит к стабилизации потенциалов 

коррозии, которые составили примерно -200 мВ. 

 

 

Рисунок 18 –  Графики зависимости коэффициент трения и потенциала коррозии от дистанции 

трения покрытий FeCrNiCo-(Cu) (б, в) и стальной подложки (а) в искусственной морской воде 

 

На рисунке 19 представлены оптические и соответствующие им 3D-изображения 

дорожек износа на полированных покрытиях FeCrNiCo-(Cu) и стали. Поскольку глубина 

дорожек износа, после трибокоррозионных испытаний в искусственной морской воде на 

неполированных покрытиях были соизмеримы с шероховатостью покрытий и расчёт 

приведенного износа был бы не корректен. Поэтому для определения износостойкости 

покрытий были проведены дополнительные трибокоррозионные испытания с полированными 

покрытиями шероховатость которых составила Ra 0,38-0,40 мкм (рисунок 19). Приведенный 

износ покрытий FeCrNiCo, FeCrNiCo-Cu и стальной положки составил примерно 6,5∙10-6 

мм3/Нм. 
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Рисунок 19 – Оптические (а) и 3D-изображения (б) и соответствующие 2D-профили (в) дорожек 

износа стальной подложки 30Х13 и полированных покрытиях Fe-Co-Cr-Ni-(Cu), а также их 

приведенный износ (г) 

 

В таблице 6 представлены механические свойства (твердость и модуль Юнга) 

покрытий FeCrNiCo-(Cu) и стальной подложки 30Х13. Покрытия и сталь имеют близкие 

значения твердости и модуля Юнга в диапазонах 4,0-4,7 ГПа и 170-210 ГПа, соответственно. 

Твердость покрытий, полученных методом ЭИЛ в вакууме выше твердости,  характерной для 

сплавов FeCrNiCo (2,6-3,6 ГПа) [78][83]. Вероятно, повышение твердости происходило за счет 

наличия оксидных наночастиц в объеме покрытия. В работе [83] показано, что тонкие пленки 

CoCrFeNi содержащие наночастицами Cr2O3, образовавшиеся в результате внутреннего 

окисления, способствовали упрочнению пленки, увеличивая ее твердость на 14 % (с 3,6 до 4,2 

ГПа), по сравнению с пленкой без частиц. 

 

Таблица 6 – Механические свойства покрытий FeCrNiCo-(Cu) и стальной подложки 

Образцы H, ГПа E, ГПа 

FeCrNiCo 4,7±0,4 201±2,1 

FeCrNiCo-Cu 4,4±0,2 170±4,5 

30Х13 4,0±0,1 210±3,2 

 

3.4. Биологические исследования 

 

Антибактериальную активность покрытий FeCrNiCo-(Cu) оценивали в отношении двух 

типов грамположительных штаммов Bacillus cereus Arc30 и Bacillus cereus F в искусственной 

морской воде путем подсчета количества КОЕ/мл (рисунок 20). В случае бактерий Arc30 как 
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покрытия, так и стальная подложка демонстрируют умеренный антибактериальный эффект. 

Однако покрытия проявляют более выраженную способность убивать бактерии с уменьшением 

КОЕ/мл примерно на 2 порядка после 6-ти часовой выдержки. Через 24 часа покрытие, 

легированное медью, демонстрирует еще более высокое снижение КОЕ/мл, соответствующее 

99,9 % убитых бактерий. Для B. cereus F все протестированные материалы показали более 

заметный эффект со снижением КОЕ/мл через 6 часов на 3 и 4 порядка, для стали и покрытий 

FeCrNiCo, FeCrNiCo-Cu. После 24-ти часовой выдержки покрытия FeCrNiCo-Cu бактерий в 

кювете не обнаружено. Результаты показывают, что добавление меди оказывает положительное 

влияние на антибактериальную активность высокоэнтропийных покрытий FeCrNiCo [99]. 

 

 

Рисунок 20 – Антибактериальная активность покрытий FeCrNiCo-(Cu) и стальной подложки в 

отношении штаммов Bacillus cereus Arc30 (а) и F (б) в искусственной морской воде 

 

3.5. Выводы 
 

  

Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием электродов CrNiCo 

и CrNiCoCu получены высокоэнтропийные покрытия FeCrNiCo(Cu), обладающие высокими 

трибокоррозионными и антибактериальными свойствами.  

Покрытия FeCrNiCo-(Cu) толщиной 30–55 мкм, характеризуются столбчатой 

однофазной структурой на основе твердого раствора с ГЦК решёткой с оксидными 

включениями (размером 30–50 нм). Столбчатые зерна диаметром до 300 нм состоят из субзерен 

толщиной 10–50 нм. Наночастицы смешанного оксида SiO2 + (Cr,Ti)2O3 равномерно 

распределены по всей металлической матрице ВЭС. Оксидные частицы образуются в 
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результате кристаллизации из расплава после смешения материала электрода и подложки с 

последующим взаимодействием с растворенным в расплаве кислородом. 

Покрытие FeCrNiCo обладает повышенной коррозионной стойкостью в искусственной 

морской воде, плотность тока коррозии почти на 2 порядка ниже, чем у стальной подложки, за 

счет высокого содержания хрома (21-23 ат. %), который обеспечивает высокую долю катионов 

Cr ([Cr]/[Cr + Fe]) в пассивной пленке, что приводит к образованию более плотных оксидных 

слоев. После электрохимических испытаний и выдержки образцов в Черном море в течение 21 

суток признаков питтинговой коррозии не наблюдалось.  

Во время трибокоррозионных испытаний в искусственной морской воде покрытия 

показывают меньшее падение потенциалов до -200 мВ по сравнению со стальной подложкой (-

300 мВ) из-за более быстрого восстановления пассивной пленки. Однако, не смотря на высокие 

коррозионные свойства во время трения, покрытия обладали низкой износостойкостью, 

соизмеримой со стальной подложкой (6,5∙10-6 мм3/Нм), что связанно с их низкой твердостью 

(4,5 ГПа).  

При начальной концентрации 108 КОЕ/мл покрытие ВЭС FeCrNiCo-Cu через 24 часа 

уничтожало все клетки B. cereus F. Это покрытие также продемонстрировало умеренную 

антибактериальную активность в отношении штамма B. cereus Arc30 примерно 2-

логарифмическим и 3-логарифмическим снижением КОЕ через 6 и 24 ч соответственно (при 

исходной концентрации 108 КОЕ/мл). 

Таким образом, высокоэнтропийные покрытия FeCrNiCo-(Cu) обладают высокой 

коррозионной стойкостью, как в стационарных условиях, так и режиме трения в морской воде, 

а также высокой антибактериальной активностью. Существенным недостатком данных 

покрытий является недостаточная износостойкость и твердость. Для упрочнения металлической 

матрицы с целью одновременного достижения высокой износо- и коррозионной стойкости, а 

также механических свойств, покрытия будет легированы TaC и TaZrC. 
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ГЛАВА 4. Покрытия на основе карбидов TaC и TaZrC в коррозионностойкой 

металлической матрице 

 

4.1 Разработка покрытий в системах TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi  

 

4.1.1. Структура и состав электродов и покрытий 

 

Структура и элементный состав электродов TaC–MoNi и TaC–ZrC–MoNi представлены 

на рисунке 21 и в таблице 7, соответственно. На изображениях РЭМ и соответствующих картах 

распределения элементов по поверхности электрода TaC-MoNi обнаружено наличие двух фаз: 

карбида TaC и матрицы (Mo, Ni) (рисунок 21а). Электрод TaC–ZrCMoNi, в отличии от TaC-

MoNi состоял из более мелких зерен TaC и ZrC включённых в металлическую матрицу (Mo,Ni) 

(рисунок 21б). 

 

 

Рисунок 21 – РЭМ изображения электродов TaC-MoNi (a) и TaC-ZrC-MoNi (б) и 

соответствующие карты распределения элементов на их поверхности 

 

Таблица 7 – Элементный состав электродов TaC-MoNi и TaC-ZrC-MoNi (ат.%) 

Электрод Та Zr С Мо Ni 

TaC–MoNi 34 – 38 21 7 

TaC–ZrCMoNi 19 16 37 22 6 

 



60 
 

На рисунках 22 и 23 представлены РЭМ изображения поверхности покрытий TaC-

FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi, их поперечных шлифов и шероховатости. Поверхность 

покрытий TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi, полученных при высокоэнергетическом режиме 

(покрытие 1 TaC), и при низкоэнергетическом режиме нанесения (покрытие 6 Ta(Zr)C), 

соответственно, не имеет видимых дефектов, таких как пор и трещин (рисунок 22, рисунок 23).  

Покрытия, полученные при других режимах нанесения, характеризовались наличием сетки из 

трещин.  

Для двух типов покрытий, без ZrC и легированных ZrC, с увеличением энергетических 

режимов во время обработки шероховатость поверхности постепенно возрастала от 1,5–2,3 до 

4,6–4,7 мкм (рисунок 22, рисунок 23в). Толщина покрытий TaC-FeCrMoNi была выше, чем у и 

TaZrC-FeCrMoNi (18–34 мкм и 9–28 мкм) и увеличивалась с увеличением энергии обработки. 

На изображениях поперечного шлифа покрытий выделены три характерные фазы, 

различающиеся по контрасту (рисунок 22, рисунок 23). Области светло-серого цвета, 

наблюдаемые по всей толщине покрытия, размером до 4 мкм, представляют собой крупные 

зерна карбидов (TaC и TaZrC), которые переносились непосредственно с поверхности 

электродов. Более темные и равномерно распределенные участки серого цвета представляют 

собой мелкие зерна TaC и TaZrC (размером 50–200 нм), выделившиеся из расплава при 

кристаллизации покрытия (рисунок 23а, вставка). Темные области относятся к металлической 

матрице в покрытии или подложке. 

 

 

Рисунок 22 – РЭМ изображения поверхности (а), поперечных шлифов (б) покрытий TaC-

FeCrMoNi и шероховатости покрытий (в) 
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Рисунок 23 –  РЭМ изображения поверхности (а), поперечных шлифов (б) покрытий и TaZrC-

FeCrMoNi и шероховатости покрытий (в) 

 

В таблице 8 представлен элементный состав с поверхности и с шлифов покрытий TaC-

FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi, а также отношение карбидов к металлической матрице. 

Обнаружена корреляция между содержанием карбидов на поверхности покрытий и энергией их 

нанесения. С увеличение энергии режимов осаждения происходило увеличение отношения 

Ta(Zr)C/ΣMe с 0,63 до 1,04 (TaC-FeCrMoNi) и с 0,52 до 1,27 (TaZrC-FeCrMoNi). Однако, в 

объеме покрытий наблюдалась другая зависимость. Максимальное количество карбидов, в 

своих группах, наблюдались у покрытий 2TaC (1,7) и 5TaZrC (0,7), полученных при 

среднеэнергетическом режиме нанесения.  

В таблице 9 приведен состав металлических матриц с поверхности и со шлифа 

покрытий (в ат.%). Состав металлической матрицы с поверхности покрытий  можно 

представить как Fe(56–64)-Cr(16–20)-Ni(10–13)-Mo(6–16), что характерно для 

молибденсодержащих высоколегированных нержавеющих сталей с высокой коррозионной 

стойкостью в хлоридсодержащих растворах [164]. Максимальное содержание 

коррозионостойких металлических элементов в объёме покрытия обнаружено у 2 TaC (20 

ат.%Cr и 10ат.%Mo). Как в объёме, так и на поверхности покрытий, полученных при 

низкоэнергитических режимах нанесения (3 TaC и 6 Ta(Zr)C), металлическая матрица 

практически не изменилась. У покрытий 4 и 5 Ta(Zr)C металлическая матрица была близка по 

составу, в объёме покрытий наблюдалось большее содержания Fe (63-67 ат.%) и меньшее Ni (8-

11 ат.%),  Mo (6-9 ат.%), в отличии от их поверхности.  

 



62 
 

Таблица 8 – Элементный состав покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi 

Покрытия Ta Zr C Fe Cr Ni Mo Ta(Zr)C/ΣMe 

Поверхность покрытия 

1 TaC 24 – 27 30 9 5 5 1,04 

2 TaC 24 – 25 30 10 6 5 0,96 

3 TaC 19 – 20 39 12 6 4 0,63 

4 Ta(Zr)C 16 11 29 25 7 5 7 1,27 

5 Ta(Zr)C 14 12 29 27 8 4 6 1,19 

6 Ta(Zr)C 7 8 19 38 11 9 8 0,52 

Шлиф покрытия 

1 TaC 18 – 21 43 9 3 6 0,64 

2 TaC 29 - 34 20 6 3 8 1,70 

3 TaC 24 - 29 27 8 6 6 1,12 

4 Ta(Zr)C 10 5 17 45 13 5 4 0,47 

5 Ta(Zr)C 12 8 21 37 10 7 5 0,70 

6 Ta(Zr)C 10 6 21 39 10 7 7 0,58 

 

Таблица 9 – Элементный состав металлических матриц в покрытиях TaC-FeCrMoNi, TaZrC-

FeCrMoNi и подложке из нержавеющей стали (ат.%) 

Покрытия Fe Cr Ni Mo 

Поверхность покрытия 

1 TaC 61 18 11 10 

2 TaC 60 20 10 10 

3 TaC 64 20 10 6 

4 Ta(Zr)C 56 16 12 16 

5 Ta(Zr)C 59 17 10 14 

6 Ta(Zr)C 58 17 13 12 

Шлиф покрытия 

1 TaC 70 15 5 10 

2 TaC 54 16 8 22 

3 TaC 56 16 13 15 

4 Ta(Zr)C 67 19 8 6 

5 Ta(Zr)C 63 17 11 9 

6 Ta(Zr)C 59 17 12 12 

Х18Н10Т 70,3 21,8 7,9 – 

 

На рисунке 24 представлены рентгенограммы покрытий TaC-FeCrMoNi и TaZrC-

FeCrMoNi, нанесенных при различных энергетических режимах. У покрытий TaC-FeCrMoNi 

(1–3 TaC) наблюдаются характерные пики, соответствующие межплоскостным расстояниям (d) 

0,253, 0,221 и 0,156 нм ГЦК - фазы TaC (карточка № 89-3831). В случае покрытий TaZrC-

FeCrMoNi эти пики смещены в сторону меньших углов 2θ ( d  = 0,261, 0,226 и 0,160 нм), 
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приближаясь к значениям, характерным для ГЦК фазы ZrC (карточка № 65-0973). 

Наблюдаемые сдвиги пиков можно объяснить образованием ГЦК твердого раствора TaZrC, в 

котором часть атомов Ta замещена атомами Zr. По данным РФА железо присутствует в обоих 

типах покрытий в двух формах: α-Fe (феррит) и γ-Fe (аустенит). Однако количество γ-Fe 

увеличивается с уменьшением энергии осаждения. 

 

 

Рисунок 24 – Рентгенограммы покрытий TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi 

 

Для детального структурного исследования методом ПЭМ было выбрано покрытие 4 

Ta(Zr)C (рисунок 25). Результаты исследования показывают, что покрытие состоит из двух 

основных зон: (1) металлическая матрица на основе Fe с сеткой частиц (Ta,Zr)C и 

кристаллитами (Ta,Zr)C со структурой типа ядро-оболочка (ядро Zr(Ta)C и оболочка Ta(Zr)C) 

размером 80–150 нм и (2) нанокомпозитная структура на основе Fe с кристаллитами размером 

до 5 нм, разделенными нонакристаллитными прослойками (рисунок 25б, г). Электронограмма, 

полученная из зоны 2, показывает два широких дифракционных кольца, соответствующих 

плоскостям (022) и (111) ГЦК Fe. По результатам ЭДС анализа зона 2 содержит Fe, Cr и Ni и 

следы Ta, Zr и Mo. 

Анализ нано-дифракции малых областей внутри зоны 1 показал, что металлическая 

матрица содержит как ОЦК, так и ГЦК Fe (рисунок 25а, две дифрактограммы слева), что 

согласуется с результатами РФА (рисунок 24). На рисунке 25c представлен кристаллит (Ta,Zr)C 

размером от 50 до 150 нм внедренный в металлическую матрицу и имеющий структуру ядро-

оболочка (рисунок 25в). Нано-дифракция малых областей, полученная из ядра частицы, имеет 

ГЦК структуру с межплоскостными расстояниями, близкими к ZrC (соответствующие 

рефлексы РФА отмечены желтым цветом). Другие рефлексы исходят от оболочки (обозначены 

красным) окруженной матрицей на основе ГЦК Fe (отмечена зеленым цветом) (рисунок 25а, 



64 
 

вторая дифрактограмма справа). Оболочка состоит из субзерен трапециевидной формы. 

Соответствующая нано-дифракция малых областей (рисунок 25а, крайний справа) указывает на 

то, что эти субзерна характеризуются межплоскостными расстояниями, близкими для ГЦК TaC. 

Дополнительный ЭДС анализ позволил оценить элементный состав частиц ядро-оболочка: ядро 

содержало большое количество Zr (Zr,Ta)C, а оболочка большое количество Ta (Zr,Ta)C.  

Формирование наночастиц ядро-оболочка (Ta,Zr)C можно объяснить наличием щели 

несмешиваемости на фазовой диаграмме ZrC–TaC [164]. При охлаждении до температуры ниже 

950 °С пересыщенный твердый раствор (Ta,Zr)C частично или полностью распадается на 

обогащенную Zr и Ta ГЦК - фазу. 

В металлической матрице Fe(Cr,Ni,Mo) наблюдается хорошо развитая сетчатая 

структура (рисунок 25в). ЭДС карты показывают, что эти прослойки толщиной примерно 5 нм 

состоят из большого количества Zr, Ta и C, и маленького количества Fe. Это указывает на 

формирование сетки (Ta,Zr)C внутри металлической матрицы на основе Fe. 

 

 

Рисунок 25 – ПЭМ-изображения, картины дифракции электронов выбранной области и 

соответствующие карты элементов покрытия TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi 
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4.1.2. Механические свойства 

 

На рисунке 26а представлены результаты измерения нанотвердости покрытий 1–3 TaC 

и 4–6 TaZrC, которые проводили на поперечных шлифах по линии (в направлении от подложки 

к поверхности). Стальная подложка имела твердость 4,5 ГПа, измеренную в области, не 

подвергшейся электроискровой обработке. Покрытия 1–3 TaC обладают более высокими 

значениями твердости по сравнению с покрытиями 4–6 TaZrC. Установлена связь между 

энергетическими режимами нанесения покрытий и значениями твердости, с уменьшением 

энергии обработки (с 1 по 3 и с 4 по 6 режим), для покрытий TaC-FeMoNi наблюдалось 

увеличение твердости с 7,5 до 21 ГПа и с 11 до 17 ГПа, для покрытия TaZrC-FeMoNi.  

Распределение твердости по всей толщине покрытий неоднородно и связанно с 

структурой покрытий в которой встречаются области с карбидами, поэтому для более 

корректного исследования механических свойств композиционных покрытий была измерена 

микротвердость с их поверхности (рисунок 26б). С увеличением содержания карбидов в 

покрытиях TaC-FeMoNi (с 0,6 до 1,0) и TaZrC-FeMoNi (с 0,5 до 1,3) происходило увеличение 

твердости от 7,2 до 8,1 ГПа, для 3–1 TaC и от 5,9 до 9,5 ГПа для 6-4 TaZrC. 

  

 

Рисунок 26 – Распределение нано-твердости по высоте покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi (а), 

микротвердость покрытий (б) 

 

4.1.3. Трибокоррозионные исследования 

 

Трибокоррозионные свойства покрытий определяли в искусственной морской воде с 

абразивными частицами SiO2 и без них (рисунок 27а, г). Во время трения, после начальной 

стадии приработки (КТ = 0,5–0,55), покрытие 2 TaC показало наиболее стабильный 

коэффициент трения (КТ), который составил 0,32. Более длительный этап приработки (более 
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200 м), был обнаружен у покрытия 6 Ta(Zr)C, после которого КТ также снизился до 0,32. 

Коэффициент трения покрытия 1 TaC изменялся в широком диапазоне 0,32–0,5 и на 

протяжении всего эксперимента был не стабильным. 

Коэффициент трения покрытий, легированных Zr, снижался с 0,55 до 0,2 (покрытие 4 

Ta(Zr)C) и до 0,25 (покрытие 5 Ta(Zr)C) в течение 100–150 м, а затем постепенно увеличивался. 

КТ покрытия 6 Ta(Zr)C постоянно снижался на протяжении всего испытания с 0,55 до 0,3. 

Нержавеющая сталь показала незначительное увеличение КТ с 0,5 до 0,55. 

 

 

Рисунок 27 – Коэффициенты трения (а) и профили износа покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi и 

нержавеющей стали, испытанные искусственной морской воде (б, в) и коэффициенты трения в 

суспензии: морская вода + SiO2 (г), дорожка износа, после трибологических испытаний в 

морской воде (д) 

 

Все покрытия показали высокую износостойкость в результате трения в искусственной 

морской воде. Минимальным приведенным износом обладало покрытие 2 TaC (2,0 · 10–6 

мм3/Нм). Скорость износа покрытий 1 TaC, 4 Ta(Zr)C, 6 Ta(Zr)C находилась в пределах 2,2–2,8 · 

10–6 мм3/Нм (таблица 10), что примерно в 2 раза ниже, чем у стальной подложки. Четкой 

зависимости скорости износа покрытий от их толщины, твердости, наличия поверхностных 
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трещин и параметров обработки не наблюдалось. Профили следов износа (рисунок 27б, в), 

указывают на отсутствие прилипания продуктов износа и образования трибослоя в дорожке 

трения, что характерно для абразивного износа. На рисунке 27д представлено РЭМ-

изображение дорожки износа, после трибологических испытаний в искусственной морской 

воде. На дорожке износа отчетливо видны царапины, вызванные абразивными частицами, 

прилипшими дорожке износа. Твердые частицы карбидов и оксидов, образующиеся при износе 

покрытий Ta(Zr)C и контр-тела из Al2O3, приводят к ускорению их износа. 

 

Таблица 10 – Приведенный износ и коэффициенты трения покрытий Ta(Zr)C–MoNi и 

нержавеющей стали, испытанных в искусственной морской воде и суспензии морская вода + 

SiO2 

Покрытия Приведенный износ, ∙ 10–6 мм3 /Нм КТ 

 Морская вода +SiO2 Морская 

вода 

+SiO2 

1 TaC 2,6 ± 0,2  

93 ± 5 

0,35  

0,25 2 TaC 2,0 ± 0,1 0,32 

3 TaC 3,0 ± 0,2 0,33 

4 Ta(Zr)C 2,8 ± 0,2  

100 ± 8 

0,2–0,25  

0,3 

 

5 Ta(Zr)C 4,1 ± 0,3 0,25–0,3 

6 Ta(Zr)C 2,5 ± 0,2 0,35–0,4 

Х18Н10Т 4,7 ± 0,3 76 ± 4 0,5–0,6 0,4–0,45 

 

На рисунке 28 представлены РЭМ-изображения дорожек износа покрытий 2 TaC и 5 

TaZrC. После трибологических испытаний исходная шероховатость поверхности выровнялась 

не полностью, то есть в дорожке износа видны полости (темно-серый контраст), оставшиеся от 

рельефа исходной шероховатости поверхности. При большем увеличении на РЭМ-

изображениях выявляется исходная двухфазная микроструктура покрытий: частицы TaC или 

(Ta,Zr)C и металлическая матрица на основе Fe. На внутренней части дорожки, продуктов 

износа не было обнаружено, тогда как частицы износа (смесь материалов покрытия и шарика) в 

основном скапливались в полостях и на внешнем краю дорожки износа. Высокое содержание 

кислорода в продуктах износа (рисунок 28в) свидетельствует о наличии оксидов металлов. 

Покрытия 2 TaC и 5 TaZrC были подвержены трибокоррозионным испытаниям в 

суспензии: морская вода + SiO2. Оба покрытия показали стабильные и низкие значения КТ без 

стадии приработки, однако меньшим значением КТ обладало покрытие TaC-FeCrMoNi  (∼0,25), 
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КТ покрытия TaZrC-FeCrMoNi составил ∼0,3 (рисунок 27г). КТ стальной подложки был 

нестабильным и колебался в пределах 0,35–0,45. 

 

 

Рисунок 28 – РЭМ-изображения дорожек износа покрытий TaC-FeCrMoNi (а) и TaZrC-

FeCrMoNi (б) после трибологических испытаний искусственной морской воде. Элементный 

состав продуктов износа в отмеченных областях (c) 

 

Добавление абразивных частиц SiO2 к искусственной морской воде привело к 

увеличению скорости износа. Анализ дорожек износа показал наличие узких канавок, 

оставленных абразивными частицами SiO2. В случае стали глубина царапин достигала 30 мкм 

(рисунок 29а). Твердые частицы SiO2 внедрялись в металлическую матрицу и образовывали 

высокоабразивный трибослой. Это приводило к более интенсивному износу контр тела Al2O3. 

На рисунке 29а (вставка) показано, что профили дорожек износа на стальной подложке и 

поверхности шарика (Al2O3) идеально совпадают, что свидетельствует о повышенном износе в 

местах прилипания продуктов износа. Покрытия TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi оказались 

более износостойкими. Приведенный износ покрытий и стальной подложки приведены в 

таблице 10. Трехмерные оптические изображения показывают, что большая часть износа 

покрытий произошла за счет истирания шероховатости поверхности. В случае покрытия TaC-

FeCrMoNi глубина дорожки износа сопоставима с исходной шероховатостью поверхности 

(рисунок 29б). Более заметный износ наблюдался на поверхности покрытия TaZrC-FeCrMoNi, 

но глубина дорожки износа не превышала 10 мкм (рисунок 29в). 
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Рисунок 29 – Профили дорожек износа стали (а), TaC-FeCrMoNi (б) и TaZrC-FeCrMoNi (в) и их 

трехмерные оптические изображения, после трибокоррозионных испытаний в абразивной 

суспензии. На вставке (а) показаны профили дорожки износа и контр тела. Штриховая линия 

показывает начальное положение поверхности шара 

 

На рисунке 30 представлены РЭМ изображения дорожек износа стальной подложки, 

покрытий TaC-FeCrMoNi (2) и TaZrC-FeCrMoNi (5). Края дорожки износа у стали были 

полностью покрыта продуктами износа, в составе которых обнаружено большое количество 

присутствие Si и небольшое количество Al. В случае покрытий 2 TaC и 5 TaZrC их 

шероховатость в результате трения сглаживалась не полностью и все остаточные полости 

заполнялись частицами SiO2, присутствующими в суспензии. 

 



70 
 

 

Рисунок 30 – РЭМ изображения дорожек износа подложки и покрытий TaC-Fe,Cr,Mo,Ni и 

TaZrC-Fe,Cr,Mo,Ni после трибологических испытаний в суспензии из искусственной морской 

воды и SiO2 (а). Элементный состав продуктов износа в соответствующих областях (б) 

 

4.1.4. Электрохимические исследования 

 

На рисунке 31 представлены поляризационные кривые покрытий TaZrC-FeCrMoNi и 

стальной подложки, полученные при низких и высоких приложенных потенциалах. 

Потенциал свободной коррозии (ПСК), плотность тока коррозии (ПТК), рассчитанные с 

использованием уравнения Тафеля, а также потенциалы коррозии покрытий и стали, 

измеренные в ходе трибокоррозионных экспериментов в суспензии и морской воде, приведены 

в таблице 11. 

При низкой поляризации все покрытия показали более низкие значения ПСК и более 

высокие значения ПТК по сравнению со сталью (рисунок 31а). Покрытия 2 TaC и 5 Ta(Zr)C 

продемонстрировали лучшие электрохимические свойства (ПСК = 170 и 180 мВ, ПТК = 37 и 31 

нА/см2, соответственно), по сравнению с значениями, полученными на стальной подложке 

(ПСК = 203 мВ, ПТК = 30 нА/см2). Покрытия 1 TaC и 4 Ta(Zr)C с большим содержание 

карбидной фазы показали умеренные коррозионные свойства (рисунок 31в). Покрытия, 

полученные при низкоэнеритичном режиме осаждения (3 TaC и 6 Ta(Zr)C), показали 

наименьшую коррозионную стойкость. Лучшая коррозионная стойкость покрытий 1,2 TaC и 4,5 

Ta(Zr)C обусловлена более высоким содержанием карбидов Ta(Zr)C обладающих более 

отрицательным потенциалом коррозии и действующих как анод по отношению к 

металлической матрице, реализуя тем самым ее катодную защиту [165]. 
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Рисунок 31 – Плотность тока коррозии покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi и стальной подложки из 

нержавеющей стали в зависимости от низких (а) и высоких (б) приложенных потенциалов, 

зависимости значений ПСК и ПТК от отношения карбидов к матрице (в) и потенциала коррозии 

от расстояния (г). Для наглядности кривые на графике (г) смещены относительно друг друга 

по оси x 

 

Таблица 11 – Результаты электрохимических исследований покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi и 

подложки из нержавеющей стали 

 

Покрытия 

 

Потенциал 

свободной 

коррозии, мВ 

 

Плотность 

тока 

коррозии, 

нA/см2 

Потенциал коррозии, мВ 

(начало/конец) 

Морская 

вода 

Трение в 

морской 

воде 

Абразивное 

трение в 

суспензии с 

SiO2 

1 TaC 175 65    

2 TaC 170 37 56 133 -208 

3 TaC 60 232    

4 Ta(Zr)C 190 40    

5 Ta(Zr)C 180 31 80 175 -230 

6 Ta(Zr)C 100 115    

Х18Н10Т 203 30 76(30) 220/-160 -350/-180 
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При высокой поляризации (>0,5 В) значения ПТК покрытия 5 TaC были аналогичны 

значениям стальной подложки (рисунок 41б). Наиболее отрицательный потенциал пробоя был 

обнаружен у покрытий 3 TaC и 4 Ta(Zr)C. Покрытия 2 TaC, 1 TaC и 6 Ta(Zr)C обладали более 

высоким потенциал пробоя, чем стальная подложка. В области высоких потенциалов карбиды 

TaC и Ta(Zr)C, а также высоколегированная металлическая матрица находятся в пассивном 

состоянии из-за образования защитного оксидного слоя и коррозионное поведение образцов 

определяется растворением менее коррозионностойких компонентов. 

Покрытия (2 TaC и 5 Ta(Zr)C), обладающие лучшей износо- и коррозионною 

стойкостью, были сравнены со стальной подложкой во время трибокоррозионных исследований 

в морской воде и суспензии из морской воды и 2,5 % SiO2. 

Значения потенциалов коррозии в стационарных условиях (без трения) (зона 1 на 

рисунок 31 г) составляли 50 мВ (покрытие 2 TaC) и 75 мВ (Х18Н10Т и покрытие 5 Ta(Zr)C). В 

процессе трения, (зона 2) у всех образцов происходило резкое падение потенциалов коррозии, 

вызванное удалением защитного оксидного слоя с их поверхности. Значения потенциалов 

коррозии во время трения в искусственной морской воде составили -135 (покрытие 2 TaC), -160 

(Х18Н10Т) и -180 мВ (покрытие 5 Ta(Zr)C). Во время трения в суспензии с SiO2 значения 

потенциалов коррозии покрытий я были более отрицательными, чем при испытаниях без 

абразивных частиц: -240 (покрытие 2 TaC) и -280 мВ (покрытие 5 Ta(Zr)C). Во время 

трибологических испытаний (зона 2) значения потенциалов коррозии покрытий 2 TaC и 5 

Ta(Zr)C были стабильны как в искусственной морской воде, так и в суспензии морская вода + 

SiO2. У стальной подложки во время трения в абразивной суспензии потенциал коррозии резко 

снизился до -350 мВ, а затем постепенно увеличивался до конца трения. 

После завершения трения (зона 3) происходило резкое повышение значений 

потенциалов коррозии до исходных значений, за счет пассивации материала покрытий и стали. 

Оба покрытия показали более высокие значения потенциалов коррозии по сравнению с 

стальной подложкой.  

 

4.1.5. Выводы 

 

Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием электродов TaC-

MoNi и (Ta,Zr)C-MoNi при варьировании технологических параметров нанесения: частоты, 

напряжения и длительности импульса, получены композитные покрытия TaC-FeCrMoNi и 

TaZrC-FeCrMoNi. Была установлена зависимость, что толщина покрытий напрямую зависит от 

энергетики режимов нанесения. С увеличение энергии нанесения покрытий происходило 

увеличение их толщины от 18 до 34 мкм для покрытий TaC-FeCrMoNi и от 9 до 28 мкм, для 
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покрытий TaZrC-FeCrMoNi. Структура покрытий состоят из металлической матрицы, в которой 

содержится смесь твердых растворов на основе α-Fe и γ-Fe, а также зерен карбидов TaC и 

TaZrC на основе ГЦК фазы, для покрытий TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi, соответственно. 

Установлено, что с увеличением содержания карбидов в покрытиях TaC-FeMoNi (с 0,6 

до 1,0) и TaZrC-FeMoNi (с 1,3 до 0,5) происходило увеличение твердости от 7,2 до 8,1 ГПа, для 

1–3 TaC и от 5,9 до 9,5 ГПа для 4–6 TaZrC. 

По сравнению со сталью, покрытия TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi обладали более 

низким коэффициентом трения и повышенной износостойкостью, как в искусственной морской 

воде, так и в абразивной суспензии. Однако, покрытия TaC-FeCrMoNi характеризовались 

наиболее стабильным КТ, без длительного этапа приработки, как у TaZrC-FeCrMoNi. 

Минимальным приведенным износом обладало покрытие TaC-FeCrMoNi, полученное при 

среднеэнергитическом режиме нанесения (в морской воде 2,0 · 10–6 мм3/Нм, в суспензии 9,3 · 

10–5 мм3/Нм). 

Электрохимические характеристики лучших покрытий были сопоставимы с 

характеристиками нержавеющей стали. При трибокоррозионных испытаниях в суспензии из 

морской воды и SiO2 значения плотности тока коррозии без трения были более 

положительными по сравнению со сталью. В условиях износа и трибокоррозии покрытие TaC-

FeCrMoNi превзошло аналог, легированный Zr. 

Таким образом, наилучшими трибокоррозионными свойствами, как в морской воде, так 

и в суспензии обладало покрытие TaC-FeCrMoNi, поэтому, отработав методику и подобрав 

режимы нанесения покрытий, дальнейшая работа по приданию поверхностям бактерицидных 

свойств будут проводиться с покрытиями на основе монокарбидов (TaC). Для повышения 

антибактериальных характеристик в покрытия TaC-FeCrMoNi будут введены Ag и Cu.  

 

4.2. Разработка покрытий в системе TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) 

 

4.2.1. Структура и состав электродов и покрытий 

 

При обработке поверхности подложки электродом часть расплава, представляющего 

собой смесь материалов подложки и электрода, кристаллизуется на конце электрода, образуя 

вторичную структуру. Дальнейшее нанесение покрытия в основном осуществляется путем 

массообмена этой вторичной структуры. На рисунке 32 представлены РЭМ-изображения 

поперечных шлифов электродов TaC-CrMoNi-(Cu/Ag) после электроискрового осаждения 

вакууме с соответствующими картами распределения элементов по поверхности, полученных 

методом энергодисперсионной рентгеновской спектроскопии (ЭДС). Во всех электродах можно 
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выделить 2 характерные зоны, соответствующие исходной структуре после спекания (зона А) и 

вторичной структуре (зона Б), которая сформировалась после нанесения покрытий. У всех 

электродов в зоне А структура характеризуется зернами TaC размером 1–5 мкм, 

расположенными в металлической матрице. Кроме того, в зоне А наблюдаются агломераты Cr и 

Mo. В зоне Б размер карбидных зерен значительно меньше (0,25–1,5 мкм). По сравнению с 

исходной структурой распределение всех элементов в зоне Б более равномерное за счет 

многократного плавления и смешения материалов электрода и подложки, и последующего 

выделения вторичных карбидов из расплава. Содержание железа во вторичной структуре 

находится в пределах 28 - 38 ат.% (таблица 12). 

 

 

Рисунок 32 – РЭМ-изображения исходной и вторичной структуры электродов TaC-CrMoNi-

(Cu/Ag) с соответствующими ЭДС-картами распределения элементов. Элементный состав в 

отмеченных областях представлен в таблице 3.7. 

 

На рисунке 33 представлены РЭМ изображения поверхности и шлифов покрытий TaC 

FeCrMoNi, TaC-FeCrMoNi-Ag, TaC-FeCrMoNi-Cu, обозначенных как TaC-М, TaC-М-Ag и TaC-

М-Cu, соответственно, где М – металлическая матрица, состоящая из FeCrMoNi. Покрытия 

имеют плотную микроструктуру без видимых дефектов (рисунок 33 а, б). Покрытие TaC-М 

толщиной около 54 мкм состоит из карбидных зерен размером до 0,2 мкм, которые равномерно 

распределены в металлической матрице на основе железа. На отдельных участках наблюдаются 

более крупные зерна TaC размером до 5 мкм, окруженные более мелкими зернами карбида 

(рисунок 33в, г). Покрытия TaC-М-Ag и TaC-М-Cu имеют большую толщину около 75 мкм и 
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более крупные карбидные зерна размером 0,5–2 мкм. В верхней части покрытия TaC-М-Ag 

зерна TaC имеют дендритная форму. 

 

Таблица 12 – Элементный состав электродов TaC-CrMoNi-(Cu/Ag) (ат. %) 

Электрод Структура Ta C Mo Ni Fe Cr Ag Cu 

 

TaC-CrMoNi 

Исходная 37 38 9 5 - 11 - - 

Вторичная 21 22 4 4 38 11 - - 

 

TaC-CrMoNi-Ag 

Исходная 36 37 4 4 - 9 10 - 

Вторичная 23 24 4 3 30 8 8 - 

 

TaC-CrMoNi-Cu 

Исходная 36 37 8 4 - 9 - 6 

Вторичная 21 23 5 4 28 7 - 12 

 

В таблице 13 приведены сравнения элементных составов с поверхности и шлифа 

покрытий TaC-М, TaC-М-Ag и TaC-М-Cu, а также подложки 30Х13, определенных методом 

ЭДС. Содержание TaC на поверхности покрытий TaC-М и TaC-М-Ag было практически 

одинаковым (32 ат.%), при обработке Cu-содержащим электродом содержание ТаС снижается 

(24 ат.%). На шлифе покрытий TaC-М и TaC-М-Ag обнаружено примерно 58 ат.% ТаС, а у 

покрытия TaC-М-Cu, содержание ТаС составило 44 ат.%. В объёме покрытия содержится почти 

в 2 раза меньше железа (48-51 ат.% Fe), чем на поверхности соответствующих покрытий (24-38 

ат.% Fe). 
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Рисунок 33 – РЭМ-изображения поверхности (а) и поперечного сечения (б, в) покрытий TaC-

FeCrMoNi-(Cu/Ag). Элементный состав в областях 1 и 2 (в) представлен в таблице (г) 

Также стоит отметить, что состав металлической матрицы на поверхности покрытий 

примерно одинаков (3-5 ат.% Mo, 3-4 ат.% Ni, 15-17 ат.% Cr), однако на шлифе покрытий, за 

счет снижения содержания железа происходило увеличение содержания коррозионностойких 

элементов металлической матрицы (7-9 ат.% Mo, 4-7 ат.% Ni, 16-18 ат.% Cr) (таблица 14). 

Состав металлической матрицы покрытий пересчитывали на 100 % без учета Та и С.  

 

Таблица 13 – Элементный состав покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) и подложки 30Х13 (ат. %) 

Образец Ta C Mo Ni Fe Cr Cu Ag 

Поверхность покрытий 

TaC-М 16 18 3 2 50 11 - - 

TaC-М-Ag 15 16 2 2 48 10 - 7 

TaC-М-Cu 11 13 3 3 51 13 6 - 

Шлиф покрытий 

TaC-М 27 29 4 2 30 8 - - 

TaC-М-Ag 28 30 4 3 24 8 - 1 

TaC-М-Cu 21 23 4 2 38 9 3 - 

30Х13 -  - 1 86 13 - - 

 

Таблица 14 – Элементный состав металлической матрицы покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) 

(ат. %) 

Покрытия Fe Cr Ni Mo Cu Ag 

Поверхность покрытий 

TaC-М 75 17 3 5 - - 

TaC-М-Ag 69 15 3 3 - 10 

TaC-М-Cu 67 17 4 4 8 - 

Шлиф покрытий 

TaC-М 68 18 5 9 - - 

TaC-М-Ag 61 20 7 10 - 2 

TaC-М-Cu 68 16 4 7 5 - 

 

При анализе поперечного сечения покрытия TaC-М-Ag серебра обнаружено не было, 

поэтому соответствующие изображения не приводятся, однако на поверхности покрытия 

наблюдались частицы Ag размером 1–4 мкм (рисунок 34а). Атомы серебра обладают высокой 

подвижностью и низкой реакционной способностью, поэтому не реагируют с элементами 

покрытия [166]. В процессе ЭИЛ атомы Ag диффундируют к поверхности, образуя частицы 

[167][168]. В покрытии TaC-М-Cu медь находилась как на поверхности в виде несплошного 
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металлического слоя, так и была равномерно распределена по объёму всего покрытия (рисунок 

34б).  

 

 

Рисунок 34 – ЭДС-карты распределения элементов по поверхности покрытий TaC-М-Ag (а) и 

поперечного сечения TaC-М-Cu (б) 

 

 На рисунке 35 представлены рентгенограммы покрытий TaC-М, TaC-М-Ag, TaC-М-Cu. 

У всех покрытий наблюдаются пики в положениях 34,9° и 40,5° 2θ, соответствующие 

плоскостям (111) и (200) ГЦК фазы TaC (карточка № 89-3831), а также пики в положении 44,5°, 

соответствующие твёрдому раствору на основе Fe (α-Fe(Cr,Ni,Mo)). Дополнительный пик в 

покрытии TaC-М-Ag при 38,2° 2θ возникает в результате отражения рентгеновских лучей от 

плоскостей (111) металлического Ag (карточка № 87-0720). Пики при 43,3° и 50,4° 2θ в 

покрытии TaC-М-Cu соответствуют плоскостям (111) и (200) металлической Cu (карточка № 

04-0836). 

 

 

Рисунок 35 – Рентгенограммы покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) 
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Значения нано-, микро-твердости (H) и модуля Юнга (E) покрытий TaC-FeCrMoNi-

(Cu/Ag) и подложки из нержавеющей стали (30Х13) представлены в таблице 15. Измерение 

механических свойств проводили с поверхности покрытий. Стальная подложка имеет твердость 

3,7 ГПа и модуль упругости 210,6 ГПа. Максимальная нанотвердость и модуль упругости 

наблюдались у покрытия TaC-М, которые составили 10,3 и 278 ГПа, соответственно. Введение 

в покрытие Ag, Cu приводило к снижению твердости и модуля упругости до 5,9 и 244 ГПа 

(TaC-М-Ag) и до 8,6 и 250 ГПа (TaC-М-Cu).  

Микро- и нанотвердость покрытий TaC-М и TaC-М-Cu близки и составляют 10,8 и 9,5 

ГПа, соответственно. У покрытия TaC-М-Ag значения нано- и микротвердости существенно 

отличались (5,9 и 8,6 ГПа), такое различие обусловлено тем, что в покрытии TaC-М-Ag все 

серебро продифундировало на его поверхность (рисунок 34) и при измерении нанотвердости Ag 

оказывало существенный вклад в снижение твердости [99]. 

 

Таблица 15 – Нано- и микро-твердость (H) и модуль Юнга (E) покрытий TaC-FeCrMoNi-

(Cu/Ag) 

Образцы Нано-

твердость, 

ГПа 

Модуль 

Юнга, 

ГПа 

Микро-

твердость, 

ГПа 

30Х13 4,7±0,1 210±3,2 3,9±0,3 

TaC-М 10,3±0,7 278±4,3 10,8±0,5 

TaC-М-Ag 5,9±0,6 244±2,2 8,6±0,7 

TaC-М-Cu 8,6±0,8 250±3,4 9,5±0,2 

 

4.2.2. Трибокоррозионные исследования 

 

На рисунке 36 представлены зависимости коэффициентов трения и потенциалов 

коррозии (ПК) от дистанции пробега во время трибокоррозионных испытаний покрытий TaC-

М, TaC-М-Ag, TaC-М-Cu и стальной подложки 30Х13, при нагрузке 5 Н. В состоянии покоя 

покрытия (до начала трения) покрытия TaC-М, TaC-М-Ag и TaC-М-Cu показали 

положительные значения ПК +50, +40 и +60 мВ соответственно, в то время как потенциал 

коррозии подложки был более отрицательным (~ 0 В). С началом трения наблюдается резкое 

падение потенциалов в отрицательную сторону за счет удаления пассивной пленки [169]. 

Покрытие TaC-М-Ag показало наименьшее падение потенциала до -65 мВ, в то время как ПК 
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остальных покрытий сместился более заметно до -160 (TaC-М) и -130 мВ (TaC-М-Cu). 

Потенциал коррозии подложки 30Х13 во время трения составлял -280 мВ. 

Для изучения процесса восстановления пассивной плёнки во время эксперимента 

делали остановки продолжительностью около 10 минут, в течении которых фиксировали 

изменение значений ПК. У всех исследуемых образцов потенциал коррозии увеличивается до 

исходных значений, что свидетельствует о полном восстановлении пассивной пленки. Однако 

скорости пассивации покрытий и стальной подложки были разными. При прекращении трения 

у покрытий TaC-М-Ag и TaC-М-Cu наблюдается быстрое восстановление ПК. Однако у 

покрытия TaC-М-Ag потенциал коррозии увеличивался до значений 0-10 мВ, а затем в течении 

нескольких секунд снижался примерно до -40 мВ. Вероятно, первоначальное увеличение 

потенциала связано с наличием на поверхности активных частиц Ag, имеющих положительный 

потенциал +200 мВ. Затем на серебре быстро формировалась пленка хлорида серебра, и 

дальнейшее формирование пассивной пленки на покрытии происходило практически без его 

участия. Покрытие TaC-М и подложка 30Х13 показали постепенное увеличение ПК до 

исходных значений в течение 10 мин, что связано с меньшей скоростью пассивации. 

Коэффициент трения стальной подложки и покрытия TaC-М составил 0,3-0,34. Введение 

Cu и Ag в состав покрытия привело к снижению КТ до 0,27-0,3 и 0,2-0,25, соответственно. 

 

 

Рисунок 36 – Коэффициент трения и потенциал коррозии покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) и 

стальной подложки в зависимости от расстояния трения 
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На рисунке 37 представлены РЭМ-изображения дорожек износа покрытий и стальной 

подложки в условиях трибокоррозии, их 2D профили с соответствующими значениями 

приведённого износа, а также ЭДС карта распределения серебра в покрытии TaC-М-Ag. 

Дорожки износа несплошные и содержат как участки с трибослоем, так и участки полного 

износа покрытия, в которых наблюдаются исходные зерна TaC, внедренные в металлическую 

матрицу на основе Fe (рисунок 37б). Покрытия TaC-М и TaC-М-Cu имеют близкие скорости 

износа 6∙10- 7 и 8∙10- 7 мм3/Нм, соответственно. Максимальной износостойкостью обладало 

покрытие TaC-М-Ag, его приведенный износ составил 4∙10- 7 мм3/Нм. Приведенный износ 

стальной подложки на порядок выше и составляет 9∙10- 6 мм3/Нм. Наилучшие трибологические 

свойства покрытия TaC-М-Ag объясняются наличием на поверхности Ag (рисунок 37д), 

выступающего в роли твердой смазки при трении. Вероятно, при трении мягкий металл (Ag) 

образует на дорожке износа трибослой, состоящий из серебра и продуктов коррозии в морской 

воде, что благоприятно влияет на снижение коэффициента трения за счет синергетического 

действия твердых/жидких смазок [170]. 

 

 

Рисунок 37 – РЭМ-изображения дорожек износа (а, б) и 2D-профилей (в) покрытий TaC-М, 

TaC-М-Ag и TaC-М-Cu, после трибокоррозионных испытаний в искусственной морской воде с 

соответствующими значениями скорости износа (г). ЭДС-карты распределения Ag на покрытии 

TaC-М-Ag (д) 

 

На рисунке 38а представлены зависимости коэффициента трения от дистанции пробега 

во время трибокоррозионных испытаний покрытий TaC-М, TaC-М-Ag и TaC-М-Cu в 
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абразивной суспензии с частицами SiO2, при нагрузке 10 Н. Минимальный коэффициент трения 

обнаружен у покрытия TaC-М-Ag (0,25), у покрытий TaC-М и TaC-М-Cu коэффициент трения 

составил 0,3. Приведенный износ покрытий TaC-М, TaC-М-Ag и TaC-М-Cu отличался 

незначительно и составил 4,4∙10- 5, 5,4∙10- 5 и 7,7∙10- 5 мм3/Нм, соответственно. 

 

 

Рисунок 38 – Коэффициент трения покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) в зависимости от 

дистанции (а), 2D-профили дорожек износа (б) покрытий, после трибокоррозионных испытаний 

в суспензии с соответствующими значениями скорости износа (в) 

 

4.2.3. Электрохимические исследования 

 

Для определения потенциалов и плотности тока коррозии (ПТК) покрытий и стальной 

подложки были проведены электрохимические исследования с последующей экстраполяцией 

по Тафелю. Полученные результаты представлены на рисунке 39 и в таблице 15. На начальном 

этапе электрохимических испытаний покрытия находятся в пассивном состоянии. Несмотря на 

то, что расчеты по Тафелю имеют ограничения и могут давать погрешность [171], при расчете 

плотности тока и потенциала коррозии на кривых наблюдается почти линейный участок в 

области нулевого тока, что косвенно свидетельствует о правильности расчетов. 

Потенциалы коррозии исследуемых образцов можно расположить в следующий ряд, 

начиная с наиболее положительного потенциала: покрытие TaC-М-Ag (-43 мВ), стальная 

подложка (- 63 мВ), покрытие TaC-М (-87 мВ) и покрытие TaC-М-Cu (-97 мВ). У покрытия 

TaC-М-Ag наблюдалась минимальная ПТК 0,17 мкА/см2. ПТК покрытий TaC-М и TaC-М-Cu 

составили 0,72 и 0,75 мкА/см2 соответственно, что ниже, чем у стали (1,0 мкА/см2). При 

анодной поляризации сталь начинает активно растворяться при потенциале выше +300 мВ. 

Покрытия TaC-М-Ag и TaC-М-Cu также демонстрируют увеличение ПТК при достижении 

потенциалов растворения Ag (+250 мВ) и Cu (+150 мВ). Покрытие TaC-М, без Ag и Cu, при 

поляризации более +200 мВ демонстрирует минимальные значения ПТК. Для покрытий TaC-М-

Ag, TaC-М-Cu и стальной подложки изгиб на логорифмических кривых, наблюдаемый в 
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диапазоне потенциалов 200 - 230 мВ, может свидетельствовать о начале питтингового пробоя 

(Таблица 16). У покрытия TaC-М изгиба на потенциодинамической кривой не наблюдалось. 

 

  

Рисунок 39 – Поляризационные кривые покрытий TaC-FeCrMoNi-(Cu/Ag) и стальной подложки 

30Х13 

 

Таблица 16 – Потенциал и плотность тока коррозии испытанных покрытий и стальной 

подложки 

Образцы Потенциал 

свободной 

коррозии, мВ 

Потенциал 

нулевого 

тока, мВ 

Плотность тока 

коррозии, 

мкA/см2 

Потенциал 

питтингового 

пробоя, мВ 

30Х13 -56±5 -63±5 1,03 ±0,07 200 

TaC-М -82±6 -87±7 0,72 ±0,06 - 

TaC-М-Ag -35±4 -43±5 0,17 ±0,04 260 

TaC-М-Cu -96±9 -97±8 0,75 ±0,05 210 

 

При отсутствии трибологического воздействия (трения) лучшей коррозионной 

стойкостью обладают покрытия, на поверхности которых присутствуют частицы меди и 

серебра за счёт формирования более качественной пассивной плёнки по сравнению с 

покрытием TaC-М. Однако характер распределения катодных частиц на поверхности покрытий 

различается. Серебро представлено мелкими частицами (до 2 мкм), равномерно 

распределёнными по поверхности. Медь присутствует как в виде более крупных частиц (до 10 

мкм) на поверхности, так и в объёме покрытия. Помимо этого, необходимо учитывать, что 

частицы серебра, в отличии от меди, экранированы плотной плёнкой хлорида серебра.  
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Присутствие частиц Ag и Cu приводит к образованию прочной пассивной пленки на 

поверхности покрытии. Однако, избыточный катодный потенциал на границе раздела (Ag, 

Cu)/матрица может привести к пробою пассивной пленки и возникновению питтинговой 

коррозии. Крупные частицы Cu на границе раздела образуют большую разность потенциалов, 

что приводит к пробою пассивной пленки и растворению матрицы вокруг частиц. Поэтому у 

покрытия TaC-М-Cu наблюдается относительно высокая плотность тока коррозии и сильный 

питтинг. Ag-содержащее покрытие обладало минимальной плотность тока коррозии и 

отсутствием питтинговой коррозии за счет экранирования частиц Ag пленкой хлорида.  

 В условиях трибологического воздействия происходит постоянное удаление 

пассивной плёнки с поверхности покрытия, с периодичностью несколько раз в секунду для 

каждой точки дорожки износа. Измеряемый потенциал определяется потенциалом 

металлической матрицы без пассивной плёнки и вклад пассивных участков минимален.  В 

условиях трибокоррозии скорость коррозии определяется скоростью восстановления пассивной 

плёнки после её удаления контр-телом. Максимальное падение потенциала коррозии 

наблюдается для стали, так как по сравнению с покрытиями содержание хрома, как основного 

пассивирующего элемента, минимально. В покрытиях скорость восстановления пассивной 

плёнки определяется активностью катодных частиц на дорожке износа. В базовом покрытии 

TaC-М из-за близких потенциалов между карбидом (-58 мВ) и матрицей (-87 мВ) 

эффективность карбидных частиц как катодов минимальна, поэтому это приводит к 

максимальному падению потенциалов коррозии среди покрытий. Наличие частиц меди на 

дорожке износа ускоряет процесс пассивации поверхности после износа, что приводит к 

меньшему сдвигу потенциалов коррозии. Минимальный сдвиг потенциалов коррозии 

наблюдается для покрытий с серебром, поскольку серебро обладает более положительным 

потенциалом, чем медь (более эффективный катод), а экранирующая в стационарных условиях 

хлоридная плёнка постоянно удаляется, что в результате приводит к максимальной скорости 

восстановления пассивной плёнки [172]. 

 На рисунке 40 представлены РЭМ-изображения покрытий и стальной подложки после 

выдержки в морской воде в течение 20 дней. Признаки питтинговой коррозии наблюдаются как 

на поверхности покрытий TaC-М и TaC-М-Cu, так и в стальной подложке, однако характерный 

размер питтинговых дефектов на поверхности покрытий TaC-М и TaC-М-Cu был значительно 

меньше (300 и 100 мкм, соответственно), чем на стали (1000 мкм). На поверхности покрытия 

TaC-М-Ag следов питтинговой коррозии не обнаружено.  
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Рисунок 40 – РЭМ-изображения поверхности покрытий TaC-М, TaC-М-Ag, TaC-М-Cu и 

стальной подложки после выдержки в морской воде в течении 20 суток 

 

4.2.4. Ударно-динамические испытания 

  

На рисунке 41 и 42 представлены РЭМ-изображения и 2D-профили кратеров износа 

покрытий и стальной подложки, после ударно-динамических испытаний на воздухе и в 

искусственной морской воде при нагрузке 500 Н в течение 105 циклов. Трещин, расслоений и 

сколов на краях и внутри кратеров не наблюдается. Размеры радиуса и глубины лунок износа 

представлены в таблице 16. Увеличение размеров кратеров, и как следствие снижение 

стойкости к ударным нагрузкам, наблюдается в следующем ряду: TaC-М → TaC-М-Cu → TaC-

М-Ag → 30Х13, что согласуется с уменьшением твердости покрытий и стали в этом ряду (10,3 

→ 8,6 → 5,9 → 3,7 ГПа).  

Минимальные радиусы, при глубине кратеров 9 мкм обнаружены у покрытия TaC-М, 

как при испытаниях на воздухе (280 мкм), так и морской воде (270 мкм). Размер кратеров 

износа и их глубина, во время испытании на воздухе у покрытия TaC-М-Ag составила 300 и 14 

мкм, а у покрытия TaC-М-Cu 290 и 9 мкм, и в морской воде 340 и 18 мкм (TaC-М-Ag) и 300 и 

10 мкм (TaC-М-Cu). Максимальные размеры кратеров наблюдались у стальной подложки: 400 

мкм (радиус) и 28 мкм (глубина), после испытаний на воздухе и 430 и 32 мкм, после испытаний 

в морской воде.  

При испытаниях в искусственной морской воде более интенсивный износ наблюдался у 

образцов с меньшей твердостью (сталь и покрытия TaC-М-Ag и TaC-М-Cu), а более твердое 

покрытие TaC-М продемонстрировало высокую стойкость к ударно-динамическим нагрузкам, 

как на воздухе, так и в морской воде. После испытаний на воздухе в кратерах были обнаружены 
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налипшие частицы продуктов износа, состоящие из оксидов металлов (окисленные частицы 

металлической матрицы) и карбида вольфрама (продукты износа контр тела). После испытаний 

в искусственной морской воде продукты износа не обнаружены. Вероятно, во время испытаний 

в морской воде продукты износа не налипают на дно кратера, а образуют суспензию вследствие 

гидродинамического воздействия [160]. 

 

 

Рисунок 41 – РЭМ - изображения (а) и 2D-профили (б) кратеров износа покрытий и стальной 

подложки, после ударно-динамических испытаний на воздухе  

 

 

Рисунок 42 – РЭМ-изображения (а) и 2D-профили (б) кратеров износа покрытий и стальной 

подложки, после ударно-динамических испытаний в искусственной морской воде 
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Таблица 17 – Радиус (R) и глубина (h) кратеров износа покрытий и стальной подложки (30Х13) 

после ударно-динамических испытаний на воздухе и в искусственной морской воде 

Образцы Воздух Морская вода 

R, мкм  h, мкм R, мкм h, мкм 

30Х13 400 28 430 32 

TaC-М 280 8,5 270 9 

TaC-М-Ag 300 14 340 18 

TaC-М-Cu 290 9,5 300 10,2 

 

4.2.5. Натурные испытания деталей с покрытием TaC-FeCrMoNi 

 

Испытания на герметичность затвора стальных задвижек с выдвижным шпинделем типа 

DN 15 PN 16 с покрытием TaC-FeCrMoNi разработанным в Научно-учебном центре СВС 

МИСиС-ИСМАН, проводилась на натурных деталях в соответствии с ГОСТ 33257, программой 

и методикой испытаний ПС.3741-001 ПТМ «Задвижки клиновые с выдвижным шпинделем DN 

15-250 мм PN до 250 кгс/см2 (25,0 МПа) mах» и с учетом требований ТУ 3741-001-22986183-

2009. Задвижки испытывались на аттестованном стенде с использованием контрольно-

измерительных средств, обеспечивающих заданные условия испытаний и точность измерения. 

Испытательная среда - вода по ГОСТ Р 51232 с температурой 20±5°C. Давление испытательной 

жидкости составляло 18,0 МПа. Испытания проводились непрерывно до достижения 

максимального количества циклов «открыто-закрыто» по критерию начала протечки затвора 

(потери герметичности). 

Запорный орган задвижки для изделия с покрытием TaC-FeCrMoNi выдержал 5100 

циклов, а для стального изделия без покрытия предельная наработка составила 3000 циклов. 

Таким образом клиновые задвижки с покрытием TaC-FeCrMoNi, полученным методом 

электроискрового легирования в вакууме, обладают повышенным на 70 % ресурсом работы при 

сохранении высокого качества детали. 

 

4.2.6. Биологические исследования 

 

Исследование антибактериальной активности образцов проводили в Государственном 

научном центре прикладной микробиологии и биотехнологии (г. Оболенск) с использованием 

штамма бактерии Bacillus cereus Arc30. На рисунке 43 представлены значения КОЕ/мл, после 

инокуляции в течение 0, 3, 8 и 24 часов для стальной подложки (30Х13), контрольного образца 

(К) и покрытий TaC-М, TaC-М-Ag, TaC-М-Cu. 
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Высевы на контрольном образце K1 показали небольшое снижение уровня КОЕ/мл с 106 

до 105 после 8 ч инкубации с сохранением на этом уровне в течение 24 ч.  

Все исследуемые покрытия и стальная подложка обладают выраженным бактерицидным.  

После 3-х и 8-ми часовой инокуляции бактерий на покрытиях и стальной подложке 

снижение КОЕ/мл составляло 2-log (погибло 90% бактерий) и 3-log (погибло 99,9 %), 

соответственно. После 24-часовой выдержки покрытия TaC-М и TaC-М-Ag проявляли 

максимальную бактерицидную активность (погибло 99,99% бактерий). Эти результаты 

показывают, что добавление Ag и Cu не приводит к значительному увеличению бактерицидной 

активности в отношении штамма Bacillus cereus Arc30. 

 

 

Рисунок 43 – Антибактериальные свойства образцов в отношении штамма B. cereus 

Arc30, представленная в виде зависимости КОЕ/мл от времени, для стальной подложки, 

покрытий TaC-М, TaC-М-Ag, TaC-М-Cu, лунка без образца K 

 

4.2.6. Выводы 

 

Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием электродов TaC-

CrMoNi, TaC-CrMoNi-Ag и TaC-CrMoNi-Cu получены износо- и коррозионностойкие 

композитные покрытия TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) с высоким бактерицидным эффектом. 

Структура покрытий состоит из металлической матрицы на основе Fe, в которой равномерно 

распределены зерна TaC размером 0,2–5,0 мкм. В структуре покрытий TaC-М-Ag и TaC-М-Cu 

обнаружено металлические Ag и Cu, соответственно. 

Повышенная коррозионная стойкость покрытий обусловлена высоким содержанием Cr в 

металлической матрице покрытия, а также за счет незначительной разницы потенциалов между 

зернами TaC и матрицей на основе Fe. Покрытие, легированное Ag, продемонстрировало 

наиболее положительные значения потенциалов коррозии и минимальную плотность тока 

коррозии (0,17 мкА/см2), а также не имело признаков питтинговой коррозии после выдержки в 

искусственной морской воде в течение 20 суток. Высокая коррозионная стойкость покрытия 
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TaC-М-Ag связан с образованием на поверхности покрытия более устойчивой пассивной 

пленки, а также за счет экранирования частиц Ag пленкой хлорида.  

Покрытия обладали высокой твердостью (до 10,8 ГПа) и износостойкостью, как в 

морской воде, так и суспензии по сравнению с стальной подложкой.  Минимальным 

коэффициентом трения (0,2–0,25) и максимальной износостойкостью в искусственной морской 

воде (0,4∙10-6 мм3/Нм), обладало покрытие TaC-М-Ag, за счет того, что частицы Ag 

находящиеся на поверхности покрытия, во время трения действовали как твердая смазка. 

Минимальным приведенным износом (4 ∙ 10–5 мм3 / Нм) в суспензии, а также высокой 

стойкость к ударно-динамическим нагрузкам, как на воздухе, так и в морской воде 

продемонстрировало покрытие TaC-М с самой высокой твердостью. 

Все покрытия проявляли выраженное бактерицидное действие в отношении штамма 

Bacillus cereus Arc30, при этом наилучшие характеристики наблюдались у покрытий TaC-М и 

TaC-М-Ag.  
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ГЛАВА 5. Разработка гидрофобных покрытий с добавками полимера 

 

5.1. Структура и состав покрытий 

 

На рисунке 44 представлены РЭМ изображения поверхности полученных покрытий и 

соответствующие ЭДС - карты распределения элементов. Поверхность покрытия СК, 

полученного при катодной полярности графитового электрода по отношению к подложке, 

состояла из углеродного слоя (до 99 ат. %) и характеризовалась наличием сетки из трещин 

(рисунок 44а). Равномерно распределенные серые и светло-серые области на поверхности 

покрытия состоят из зерен TiC размером от 0,5 до 5 мкм (рисунок 44а, вставка). Покрытие 

C/CFK, полученное с использованием электрода С/ПТФЭ, демонстрирует аналогичную 

морфологию поверхности, однако содержит меньшее количество зерен TiC (рисунок 44в). 

Кроме того, поверх углеродного слоя наблюдается прерывистый слой со светло-серым 

контрастом, обогащенный F, который, вероятно, соответствует CFn. 

Покрытие CA, полученное при анодной полярности графитового электрода, 

характеризовалось однородной, без видимых дефектов (трещин и пор) структурой (рисунок 

44б). Содержание углерода и титана в покрытии составило 47 и 52 ат.% соответственно, что 

указывает на образование сплошного слоя TiC с небольшим количеством чистого титана. На 

изображении с большим увеличением зерна TiC имеют слоистую структуру (рисунок 44б, 

вставка). Покрытие C/CFА обладает неоднородной морфологией с двумя областями, 

различающиеся по контрасту: темно-серой областью с большим содержанием фтора (65 ат. %), 

и светло-серой, характеризующейся высоким содержанием Ti и низким содержанием F 

(рисунок 44г). Углерод равномерно распределен по обеим областям, и его содержание не 

превышает 5-7 ат.%.  

На рисунке 45 представлены РЭМ изображения поперечных сечений покрытий. 

Покрытия, полученные при катодной полярности электрода, CK и C/CFK, имеют двухслойную 

морфологию, слои которых различались по контрасту (рисунок 45а, в). Верхний слой (I) с 

пластинчатой структурой состоял в основном из углерода (91 - 96 ат.%) (таблица 18). Помимо 

углерода верхние слои обоих покрытий содержат 4 ат.% титана. Исследование элементного 

состава показало, что области со светло-серым контрастом состоят из смеси мелких зерен TiC и 

Ti, распределенных по всей толщине верхнего слоя (рисунок 45а, вставка). Еще одной 

особенностью покрытий C/CFK является наличие участков с большим содержанием фтора (III), 

которые расположены преимущественно на поверхности покрытия (рисунок 45в, вставка, 

таблица 18). Эти участки относятся к оставшемуся или частично разложившемуся ПТФЭ. 

Толщина верхнего слоя (с высоким содержанием углерода) составляла 15 - 20 мкм для 
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покрытия CK и 30 - 35 мкм для покрытия C/CFK. Нижний слой (II) характеризовался 

неравномерной толщиной до 15 мкм, повышенным содержанием Ti (63-70 ат.%) и пониженным 

содержанием C (30-37 ат.%) (таблица 18). В слое наблюдаются две характерные области разной 

контрастности: темно-серая и светло-серая, соответствующие зернам TiC и титану. 

 

 

Рисунок 44 – РЭМ изображения поверхностей покрытий CK (а), CA (б), C/CFK (в), C/CFA (г) с 

соответствующими составами в отмеченных областях и картами распределения элементов по 

поверхности (д), (е), (ж) 

 

В отличие от покрытий, полученных при катодной полярности, покрытие СА, 

полученное при анодной полярности электрода, имело однослойную морфологию толщиной от 

7 до 17 мкм. Элементный состав покрытия близок к составу нижних слоев покрытий CK и 
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C/CFK. Покрытие состоит из зерен TiC размером 0,2–1 мкм, равномерно распределенных в 

титановой матрице (рисунок 45б, вставка). Однослойное покрытие C/CFA с высоким 

содержанием фтора (F 55 ат. %) толщиной до 20 мкм обладало плотной, однородной 

морфологией и широкой переходной зоной 5 мкм (рисунок 45г). 

 

 

Рисунок 45 – РЭМ изображения поперечного сечения покрытий CK (а), CA (б), C/CFK (в) и 

C/CFА (г). На вставках (а), (б) и (в) показаны отмеченные области при большем увеличении 

 

Таблица 18 – Элементный состав покрытий, измеренный на поперечных сечениях 

Покрытия Область C F Ti 

СК 
I 96 - 4 

II 30 - 70 

СА  32 - 68 

С/СFК 

I 91 5 4 

II 37 - 63 

III 33 63 4 

С/СFА  26 55 19 
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На рисунке 46 представлены рентгенограммы покрытий С-Ti-ПТФЭ, полученные при 

анодной и катодной полярности. Покрытия CK и C/CFK обладали схожими рентгенограммами, 

содержащими набор острых пиков при 2θ 35,9, 41,7 и 60,5°, которые соответствуют рефлексам 

от плоскостей (111), (200) и (220) ГЦК TiC (карточка № 71-0298) и ассиметричный пик 

расположенный на 27°, который соответствует отражению (002) графита (карточка №41-1487). 

Пик графита разложен с использованием 2 гауссовых кривых с межплоскостным расстоянием 

3,4 и 3,3 нм, соответствующих турбостратному (t-G) и кристаллическому графиту [114]. 

Особенностью покрытия C/CFK является наличие небольшого пика при 18°, относящегося к 

рефлексу (100) от (C2F4)n (карточка № 47-2217) [173][174]. Оценочная концентрация ПТФЭ не 

превышает 2 %. 

Рентгенограмма покрытия CА содержит два набора пиков, соответствующих чистому α-

Ti (карточка №89-4893) и ГЦК TiC. Пики TiC характеризуются ассиметричной формой из-за 

наложения двух пиков, соответствующих разным зернам TiC с межплоскостным расстоянием 

0,2479 и 0,2493 нм и полушириной 0,14 и 0,28° 2θ, предположительно из-за разной 

стехиометрии и размера. Структура покрытия C/CFA представлена комбинацией пиков чистого 

α-Ti и TiF3 (карточка № 85-0478). 

 

 

Рисунок 46 – Рентгенограммы покрытий CK, CA, C/CFK, C/CFA. Увеличенные участки областей 

отмечены черными прямоугольниками (I, II, III)  

 

На рисунке 47 представлены спектры покрытий, полученные методом спектроскопии 

комбинационного рассеяния света. На спектрах покрытий CK и C/CFK, полученных при 
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катодной полярности присутствуют пики в двух характерных областях: рассеяния первого 

(1000–1700 см–1) и второго порядка (2300–3300 см–1). Два острых D и G пика в положениях 

1353 и 1558 см- 1 соответствуют графитовой структуре [175]. G пики у покрытий CK и C/CFK 

имеют слегка асимметричную форму из-за активного D2 пика при 1630 см–1, который 

соответствует неупорядоченной sp2-решетке, характерной для слабокристаллического графита 

[176]. Значения ID/IG составляют 0,7 (CK) и 1,0 (C/CFK), что характерно для слегка 

неупорядоченного графита [175]. Области второго порядка, характерные для кристаллического 

графита, имеют несколько пиков при 2460 (D + D”), 2698 (2D), 2950 (D + D2) и 3230 (2D2) см–1. 

Пик D” – это неактивный фонон, расположенный на частоте 1083 см–1 [177]. Расщепления 2D 

пика характерного для бездеффектного графита не обнаружено. Ширина 2D пика составляет 78 

см–1, что характерно для турбостратного графита [178]. 

Покрытия CA и C/CFA демонстрируют широкие и перекрывающиеся пики в области 

рассеяния первого порядка и малоинтенсивное рассеяние в области второго порядка. 

Разложение D и G пиков показывает, что значения ширины D и G пиков увеличиваются 

примерно в два раза по сравнению с покрытиями CK и C/CFK, что свидетельствует о более 

неупорядоченной углеродной фазе. Положения D и G пиков покрытия C/CFA сместились в 

сторону 1390 и 1570 см–1, что указывает на сильно разупорядоченное или аморфное состояние 

углерода [175]. Положение D и G пиков у покрытия CA соответствует положению пиков у 

покрытий CK и C/CFK, характерных для углерода в sp2 состоянии. 

Стоит отметить, что в области 200-600 см–1 пиков от TiC для всех покрытий не 

обнаружено, что свидетельствует о отсутствии дефектов в кристаллической решетке TiC. 

Особенностью спектров КР, полученных для покрытий C/CFA и C/CFK, является наличие пика 

при 732 см–1 характерного CF2 связям [179]. 

На рисунке 48 представлены РФЭС спектры C 1s, Ti 2p и F 1s покрытий CK, CA, C/CFK, 

C/CFA. Покрытия CA и C/CFA демонстрируют интенсивный сигнал в области Ti 2p, в то время 

как большинство связей у покрытий CK и C/CFK представлено в области C 1s (рисунок 49а). 

Спектр C 1s покрытия CK представлял собой пик с энергией связи 284,5 эВ, характерный 

для графита асимметричной формы [180]. Небольшой пик при 281,8 эВ соответствует связям 

C–Ti карбида титана. Спектр Ti 2p содержал два пика низкой интенсивности, соответствующих 

энергиям связи 455,4 (2p1/2) и 460,4 (2p3/2) эВ, характерных для TiC [181].  

Помимо интенсивного пика графита и небольшого пика C-Ti, в спектре C 1s у покрытия 

C/CFK присутствует пик, расположенный при 291,4 эВ, который соответствует связям (CF2-

CF2)n от ПТФЭ [182][183]. Спектр Ti 2p у покрытия C/CFК низкой интенсивности был 

математически разложен с использованием двух дублетов и двух одиночных гауссовских 

пиков. Первый дублет с асимметричными пиками 2p1/2 и 2p3/2 при 455,2 и 451,2 эВ, 
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соответственно относится к связям Ti–C. Второй дублет, значительно сдвинутый в сторону 

более высоких энергий связи, аппроксимируется с помощью симметричных пиков при 460,2 и 

465,8 эВ, образованных связями Ti–F, типичными для фторида титана TiF3 [184]. Спектр фтора 

F 1s покрытия C/CFK представляет собой комбинацию перекрывающихся пиков, относящихся к 

связям F–C (688 эВ) и F–Ti в TiF3 (685,6 эВ) [185][184]. 

  

 

Рисунок 47 – Спектры комбинационного рассеяния света для покрытий CK, CA, C/CFK, C/CFA 

 

У покрытия СА спектр С 1s содержит два пика, соответствующих связям C–Ti (281,9 эВ) 

и C=C (284,6 эВ). В отличие от покрытия CK у покрытия CA наблюдается симметричный пик 

C=C, соответствующий аморфному углероду. Ti 2p-область в покрытии CA состоит из дублета с 

асимметричными пиками, типичными для связей Ti–C.  

В отличие от покрытия СА спектр углерода у покрытия C/CFA состоит из трех пиков, 

соответствующих связям Ti–C, C=C и –CF–. Наличие пика –CF– при 290,4 эВ связано с 

деструкцией ПТФЭ во время нанесения покрытий методом ЭИЛ. Также, высокие температуры, 

возникающие при нанесении покрытий, приводят к частичному разрушению и испарению цепи 

–CF2– с образованием других летучих частиц, которые впоследствии реполимеризуются и 

могут образовывать различные олигомерные группы, такие как –CF3–, –CF– и C–CFn [186]. 

Спектр Ti 2p покрытия C/CFK был разложен аналогично спектру покрытия C/CFA, который 

состоял из Ti–C и Ti–F (в TiF3), а также набора сателлитных пиков. Спектр фтора F 1s покрытия 

C/CFA представлен одиночным высокоинтенсивным пиком, расположенным при 685,5 эВ, 

который соответствует связям F–Ti в TiF3. Отчетливого сигнала от связей F–C не наблюдается 
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из-за того, что энергия связей F–C в цепи –CF– смещается в сторону меньших значений по 

сравнению с –CF2– и перекрывается с интенсивным сигналом от фторидных связей [185]. 

 

 

Рисунок 48 – РФЭС спектры Ti 2p, C 1s, и F 1s с покрытий CK, CA, C/CFK, C/CFA (а), спектры C 

1s и Ti 2p каждого покрытия (б) 

 

5.2. Трибокоррозионные исследования  

 

На рисунке 49 представлены графики зависимости коэффициента трения и потенциала 

коррозии (ПК) от дистанции пробега, полученные в ходе трибокоррозионных испытаний 

покрытий и титановой подложки в искусственной морской воде.  Перед началом процесса 

трения значения потенциалов коррозии (ПК) покрытий и подложки стабилизировались на 

уровне +1,1 (CK), +1,0 (C/CFK), +0,5 (CA), +0,0 (C/CFA) и -0,1 В (Ti). 

С началом процесса трения у покрытий, полученных при катодном нанесении, в 

течение первых 200 (CK) и 400 (C/CFK) м, происходит плавное снижение потенциалов коррозии 
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до значений примерно +0,15 В. Оба покрытия на протяжении всей дистанции обладают 

низкими значениями КТ в диапазоне от 0,1 до 0,12, что свидетельствует о том, что введение 

ПТФЭ не повлияло на трибологические свойства. 

В отличии от CK и C/CFK покрытие CA с началом трения показало резкое падение 

потенциалов коррозии до значения -0,2 В, которое оставалось постоянным до конца 

эксперимента. Коэффициент трения покрытия CA постепенно снижался с 0,27 до 0,2 в течение 

первых 100 м. Покрытие C/CFA и титановая подложка показали схожее трибокоррозионное 

поведение, наблюдалось резкое падение потенциалов коррозии до -0,8 (титановая подложка) и 

до -0,9 (C/CFA) В, а также относительно высокий КТ 0,45. 

 

 

Рисунок 49 – Коэффициент трения и потенциал коррозии покрытий CK, CA, C/CFK, C/CFA в 

зависимости от расстояния трения  

 

На рисунке 50 представлены РЭМ изображения, 2D- и 3D-профили дорожек износа 

покрытий и титановой подложки, после трибокоррозионных исследований. Приведенный 

износ, рассчитанный по 2D профилям дорожек износа, представлен в таблице 19. Дорожка 

износа покрытия CA, представленная на 2D и 3D профилях (рисунок 50в, м) малозаметна, что 

свидетельствует о высокой износостойкости покрытия. Приведенный износ покрытия < 1,0∙10-6 

мм3/Нм. На РЭМ изображении дорожки износа на сером фоне видны несколько светлых 

участков, образовавшихся в результате сглаживания шероховатости покрытия (рисунок 50а). 

Пример такого износа представлен на рисунке 50б. Слева представлена исходная структура 

покрытия, не подвергшаяся износу, а справа показан изношенный пик шероховатости, 

состоящий из зерен TiC, заключенных в матрице Ti.  
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На поверхности покрытия CK наблюдается более выраженная дорожка износа глубиной 

до 4 мкм. Внутри дорожки износа наблюдаются изношенные частицы TiC (рисунок 50д). 

Дорожка износа покрытия C/CFK, исходная шероховатость которого была выше, 

характеризуется более неоднородной морфологией, которая отличается по контрасту на РЭМ 

изображениях (рисунок 50з). Области со светло-серым контрастом, соответствуют зернам TiC в 

Ti матрице. Приведенный износ покрытий серии К был в диапазоне 1,2–1,9∙10-5 мм3/Нм. 

Как покрытие C/CFA, так и Ti подложка обладают низкой износостойкостью. Глубина их 

дорожек износа достигает 40 мкм, а приведенный износ составляет 5,4–5,9∙10-4 мм3/Нм. Карта 

распределения элементов на поверхности покрытия C/CFA свидетельствует о том, что во время 

трения происходило удаление слоя, богатого фтором до Ti подложки (рисунок 50к, вставка).  

 

 

Рисунок 50 – РЭМ изображения следов дорожек износа покрытий CA (а, б), CK (г, д), C/CFK (ж, 

з), C/CFA (к) и Ti подложки (л) с соответствующими 2D (м) и 3D профилями CA (в), CK (е) и 

C/CFK (и) 
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Таблица 19 – Приведенный износ покрытий и сплава 

 Покрытия Приведенный износ,  

мм3 /(Н∙м)  

СK 1,9∙10-5 

CA <10-6 

C/CFK 1,2∙10-5 

C/CFA 5,4∙10-4 

Ti 5,9∙10-4 

 

Таким образом, низкая износостойкость [187], высокий КТ и резкое падение 

потенциалов коррозии титановой подложки во время трения связаны с ее активным 

растворением в искусственной морской воде, за счет удаления плотной защитной пленки TiO2. 

Схожее трибокоррозионное поведение покрытия C/CFA связано с быстрым повреждением и 

изнашиванием нерастворимой в воде соли TiF3,  из которой состоит покрытие.  

Покрытия серии К в основном состоят из графита и их потенциал коррозии в морской 

воде в стационарных условиях определяется реакцией разложения воды [114]. При трении 

значения ПК покрытий постепенно снижаются за счет постоянного износа пассивной пленки, 

образующейся на зернах TiC (в покрытии CK) и участках TiC/Ti (в покрытии C/CFK). Однако, 

покрытие C/CFK дополнительно покрыто защитным пассивным слоем ПТФЭ, который во время 

трения размазывается по всей дорожке износа, залечивая дефекты и изолируя изношенные 

участки на основе титана, что удлиняет спад потенциала коррозии. 

Покрытие CA состоящее из мелких зерен TiC, плотно распределенных в матрице Ti. 

Такая композитная структура имеет ряд преимуществ в условиях трения в морской воде. Во-

первых, TiC — коррозионностойкий материал с высоким потенциалом коррозии, который 

выступает в качестве эффективного катода по отношению к Ti, способствуя формированию и 

восстановлению пассивной пленки. Во-вторых, зерна TiC защищают пассивную пленку на 

поверхности Ti матрицы от износа.  

 

5.3. Исследование краевого угла смачивания, адгезии и кристаллизации капель воды  

 

На рисунке 51 представлены изображения капель воды на покрытиях и Ti-подложке, 

сразу после высадки капель на поверхность (примерно через 1 с) и после их полного 

замерзания, а также изображения льда (ледяных пластин), оставшихся на поверхности 

покрытий и подложки, после отрыва пина. На рисунке 51а, б и в также приведены 

соответствующие значения краевого угла смачивания, времени замерзания капель и предельной 

нагрузки отрыва. 
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Наблюдалась четкая зависимость между краевым углом смачивания (КУС) и временем 

кристаллизации (ВК) капель: с увеличением КУС увеличивается и время кристаллизации 

капель. Измеряемые значения КУС и ВК постепенно увеличиваются в ряду: Ti → CА → CK → 

C/CFA → C/CFK от 65 до 130° и от 5 до 65 с, соответственно. Можно выделить три группы 

материалов: гидрофильные Ti (65°), слабогидрофобные покрытия CA (93°) и CK (99°) и 

гидрофобные покрытия C/CFA (110°) и C/CFK (130°), легированные ПТФЭ. 

Адгезия льда к поверхности покрытий и титановой подложке или критическая нагрузка 

отрыва, также имеет четкую зависимость от значений КУС (рисунок 51в). После отрыва пина. 

на поверхности титановой подложки наблюдается большая пластина льда, а на поверхности 

покрытия СА обнаруживается тонкая ледяная корка, что говорит о разрушении примерзшей 

ледяной капли. На поверхности остальных покрытий капля отрывается без остатков льда на 

поверхности. Максимальный критическая нагрузка отрыва капли обнаружена у Ti подложки 

(1,2 МПа) и покрытия СА (1 МПа), что соответствует пределу прочности льда [188]. Таким 

образом, прочность сцепления льда с Ti и покрытием CA выше предела прочности льда на 

растяжение, поскольку разрушение капли происходит через слой льда, а не через границу 

раздела пин/лед или покрытие/лед. Остальные покрытия обладают более низкими значениями 

критической нагрузки отрыва льда от поверхности от 0,38 (C/CFK) до 0,52 МПа (CK). 

Таким образом, максимальным краевым углом смачивания поверхности (КУС) обладали 

покрытия CK, C/CFA и C/CFK, состоящие из графитового слоя и ПТФЭ или его продуктов 

деструкции. Такой эффект связан с отсутствием полярных связей в их структуре. Известно, что 

карбид титана обладает низкой гидрофобностью (КУС около 60°) [189], за счет наличия 

полярных связей, взаимодействующих с полярными молекулами воды. Однако, покрытие СА, 

состоящее из смеси TiC/Ti, обладает слишком высоким краевым углом смачивания, что, 

вероятно, связано с наличием тонкого аморфного слоя углерода, обнаруженного методами 

спектроскопии комбинационного рассеяния света и РФЭС. 

Время кристаллизации капли определяется площадью контакта капли с охлаждаемой 

поверхностью, которая в свою очередь зависит от КУС [190]. Минимальное время 

кристаллизации капли (5 с) и самый низкий КУС (65°) наблюдались у титановой подложки, в то 

время как у покрытия C/CFK обнаружены самые высокие значения ВК и КУС, равные 65 с и 

130°, соответственно.  
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Рисунок 51 – Изображения капель воды до (а) и после (б) замерзания, фотографии капли льда 

после отрыва пина (в) 

 

5.4. Выводы 

 

Методом ЭИЛ в вакууме получены износо- и коррозионностойкие покрытия С-(Ti)-

ПТФЭ с повышенными гидрофобными и антиобледенительными свойствами. Показано, что 

полярность электрода во время нанесения покрытий оказывала существенное влияние на 

структуру покрытий и сохранение –CF2– связей. Покрытия, полученные при катодной 

полярности, толщиной 30-40 мкм имели двухслойную структуру с верхним графитовым слоем 

и нижним TiC/Ti подслоем. Верхний слой характеризуется наличием равномерно 

распределенных частиц TiC и покрыт прерывистым слоем ПТФЭ. Такая структура позволила 

увеличить гидрофобность поверхности (краевой угол смачивания 130°), что привело к 

значительному снижению критической нагрузки отрыва льда и увеличению времени 

замерзания капель воды более чем в 10 раз по сравнению с титаном. Графитоcодержащие 

покрытия показали высокую коррозионную стойкость (ПК во время трения +0,15 В), низкий 

коэффициент трения 0,1 и умеренную износостойкость (1,2–1,9∙10-5 мм3/Нм).  

Покрытие, полученное при анодной полярности с использованием графитового 

электрода, состояло из смеси TiC/Ti, что позволило значительно повысить износостойкость. 

Однако оно обладало более высоким КТ 0,2 и более низким ПК во время трения -0,2 В. 

Структура покрытия, полученного при анодной полярности графитового электрода с ПТФЭ, в 

основном состояла из соли TiF3 в результате деструкции ПТФЭ и интенсивной реакции между 

F и Ti и небольшого количества полимерных связей (–CF–), что приводило к образованию 

гидрофобной поверхности (КУС 110°).  
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ВЫВОДЫ 

 

1) Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием электродов 

CrNiCo и CrNiCoCu получены плотные, однородные покрытия FeCrNiCo-(Cu), обладающие 

высокой коррозионной стойкостью, как в стационарных условиях, так и в условиях 

трибокоррозии в морской воде, а также антибактериальными свойствами в отношении штаммов 

бациллы цереус (B. cereus F и B. cereus Arc30). Установлено, что покрытия FeCrNiCo-(Cu) 

толщиной 30–55 мкм не содержат поверхностных трещин и состоят из столбчатых зерен 

диаметром до 300 нм и субзерен размером 10-50 нм твердого раствора с ГЦК решёткой, с 

оксидными включениями размером 30–50 нм. Наночастицы смешанного оксида SiO2 + 

(Cr,Ti)2O3, образовавшиеся в результате кристаллизации из расплава после смешивания 

материала электрода и подложки с последующей реакцией с растворенным в расплаве 

кислородом, равномерно распределены по всей металлической матрице. Покрытие FeCrNiCo 

обладает повышенной коррозионной и трибокоррозионной стойкостью в искусственной 

морской воде по сравнению с нержавеющей сталью 30Х13: плотность тока коррозии почти на 2 

порядка ниже, а падение потенциала коррозии в 1,5 раза меньше (-200 мВ против -300 мВ у 

стали). После электрохимических испытаний и выдержки образцов в Черном море в течение 21 

суток признаков питтинговой коррозии в покрытиях не наблюдалось. Покрытия FeCrNiCo-Cu 

обладали 100% и 99,9 % антибактериальным эффектом, соответственно, в отношении штаммов 

бациллы цереус B. cereus F и B. cereus Arc30. 

2) Методом электроискрового легирования в вакууме при различных 

характеристиках импульсов (частоте, напряжении и длительность) получены композиционные 

покрытия TaC-FeCrMoNi и TaZrC-FeCrMoNi на поверхности нержавеющей стали Х18Н10Т с 

составом металлической матрицы покрытий близким к составу высоколегированной 

нержавеющей стали (ат.%): Fe(56–64)-Cr(16–20)-Ni(10–13)-Mo(6–16), обеспечивающие 

пониженные значения коэффициента трения до 0,25 и повышенную износостойкость 2∙10-6 

мм3/Нм, как в искусственной морской воде, так и в абразивной суспензии при сохранении 

коррозионной стойкости, сопоставимой с нержавеющей сталью. При трибокоррозионных 

испытаниях в искусственной морской воде и абразивной суспензии, установившиеся значения 

потенциала коррозии покрытий были более положительными по сравнению со сталью. 

Покрытие TaZrC-FeCrMoNi лучше себя проявило в условиях стационарной коррозии, тогда как 

покрытие TaC-FeCrMoNi показало лучшие результаты в условиях одновременного износа и 

коррозии, что объясняется различным отношением α-Fe/γ-Fe в металлической матрице.  

3) Выявлены особенности структуры и свойств покрытий Ta(Zr)C-FeCrMoNi в 

зависимости от состава и режима осаждения. Показано, что увеличение энергии осаждения 
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приводило к увеличению отношения Ta(Zr)C/ΣMe с 0,63 до 1,04 в покрытиях TaC-FeCrMoNi и с 

0,52 до 1,27 в покрытиях TaZrC-FeCrMoNi, а содержание карбидной фазы определяло твердость 

материалов. Металлическая матрица покрытий состояла из смеси твердых растворов на основе 

α-Fe и γ-Fe, причем с увеличением режимов осаждения происходило снижение доли γ-Fe. В 

покрытиях TaZrC-FeCrMoNi наблюдались две характерные зоны: (I) металлическая матрица на 

основе Fe с сеткой частиц (Ta,Zr)C, расположенных по границам раздела зёрен, и 

кристаллитами (Ta,Zr)C со структурой типа ядро-оболочка (ядро Zr(Ta)C и оболочка Ta(Zr)C) 

размером 80–150 нм и (II) нанокомпозитная структура на основе Fe с кристаллитами размером 

5 нм, разделенными аморфными прослойками. 

4)  Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием электродов 

TaC-FeCrMoNi, TaC-FeCrMoNi-Ag и TaC-FeCrMoNi-Cu получены композиционные покрытия в 

системе TaC-FeCrMoNi-(Ag/Cu) на поверхности нержавеющей стали 30Х13, состоящие из 

металлической матрицы с равномерно распределенными в ней зернами TaC размером 0,2–5,0 

мкм, обладающие высокой износо- и коррозионной стойкостью, а также выраженным 

бактерицидным эффектом в отношении штамма бациллы цереус (B. Cereus) Arc30. Серебро в 

покрытии TaC-FeCrMoNi-Ag находится на поверхности в виде частиц размером 1-4 мкм, а медь 

в покрытии TaC-FeCrMoNi-Cu расположена как на поверхности в виде несплошного слоя, так и 

в объёме покрытия. По сравнению со стальной подложкой покрытия обладали повышенной 

твердостью (до 10,8 ГПа) и выдерживали 105 циклов испытаний при нагрузке 500 Н как на 

воздухе, так и в искусственной морской воде. Покрытие, легированное серебром, показало 

минимальные коэффициент трения (0,2–0,25) и приведённый износ (4∙10-7 мм3/Нм) в 

искусственной морской воде, за счет того, что поверхностные частицы Ag действовали как 

твердая смазка.  

5) Показано, что повышенная коррозионная стойкость покрытий TaC-FeCrMoNi-

(Ag/Cu) обусловлена высоким содержанием Cr в металлической матрице, а также 

незначительной разницей потенциалов между зернами TaC и металлической матрицей. 

Покрытие, легированное Ag, продемонстрировало наиболее положительные значения 

потенциалов коррозии и минимальную плотность тока коррозии (0,17 мкА/см2), а также не 

имело признаков питтинговой коррозии после выдержки в искусственной морской воде в 

течение 20 суток. Высокая коррозионная стойкость покрытий TaC-FeCrMoNi-Ag связана с 

образованием на их поверхности более устойчивой пассивной пленки. Трибокорозионные 

испытания показали, что снижение коррозионного потенциала, связанное со снятием пассивной 

пленки с поверхности при трении, для Ag-содержащего покрытия было в 2–2,5 раза меньше, 

чем для других испытуемых материалов. Скорости пассивации материалов также различались: 
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почти мгновенная пассивация покрытий, легированных Ag и Cu, и медленная пассивация в 

течение нескольких минут у покрытия TaC-FeCrMoNi. 

6) Методом электроискрового легирования в вакууме с использованием графитового 

(C) и пористого графитового электрода, пропитанного политетрафторэтиленом (C/ПТФЭ), 

получены гидрофобные покрытия на основе графита, карбида и фторида титана. Показано, что 

при катодной полярности верхний слой покрытия состоит из смесей фаз графит + TiC (C 

электрод) и графит + TiC + ПТФЭ (электрод C/ПТФЭ). При смене полярности формируются 

покрытия на основе смесей фаз Ti+TiC (C) и Ti + TiF3 + (–CF–)n (C/ПТФЭ) с небольшим 

количеством аморфного углерода на поверхности. Покрытие на основе смеси графита и TiC 

обладало умеренной гидрофобностью (краевой угол смачивания (КУС) 99), повышенной 

стойкостью в условиях трибокоррозии (электрохимический потенциал +0,2 В против -0,8 В у 

Ti), низким коэффициентом трения (0,1) и относительно низким износом (2∙10-5 мм3/Нм). 

Добавление ПТФЭ в состав покрытия позволило повысить гидрофобность (КУС=130), 

значительно увеличить время замерзания капли воды с 23 с до 65 с, и уменьшить прочность 

сцепления со льдом с 0,52 до 0,38 МПа при сохранении трибокоррозионных характеристик.  
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