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摘　 要:
 

为提高锆( Zr)合金的抗高温水蒸气性能,采用磁控溅射技术,通过改变沉积过程中的 N2 流量,在 Zr 合

金表面制备不同 Cr / N 比的涂层,研究不同 N 含量对涂层结构和抗高温水蒸汽氧化性能的影响。 利用扫描电镜、
能谱仪、X 射线衍射仪对涂层氧化前后的表面与截面形貌、化学组成、相结构进行观察和分析,利用纳米压痕仪测

量涂层的力学性能,通过高温水蒸汽氧化试验评估涂层的抗氧化性能。 结果表明,随 N 含量的增加,涂层的生长

结构分别为“疏松柱状” 、“致密非柱状” 、“致密柱状” 。 其中,“ 致密非柱状” 结构的涂层具有最高的硬度,是“ 疏

松柱状”涂层的 2 倍。 同时,该涂层在氧化过程中生成的 Cr2 O3 氧化层均匀致密,可以有效防护 Zr 合金基底 6
 

h
不被氧化。
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Abstract:
 

In
 

order
 

to
 

improve
 

the
 

safety
 

of
 

zirconium
 

fuel
 

cladding
 

under
 

accident
 

conditions,
 

three
 

different
 

kinds
 

of
 

micro-
structure

 

Cr-N
 

coatings
 

were
 

prepared
 

by
 

magnetron
 

sputtering
 

on
 

zirconium
 

alloy
 

substrates.
 

The
 

surface
 

morphology,
 

cross-sec-
tional

 

structure,
 

chemical
 

composition
 

and
 

phase
 

structure
 

of
 

the
 

coatings
 

were
 

characterized
 

by
 

scanning
 

electron
 

microscope,
 

energy
 

dispersive
 

spectrometer
 

and
 

X-ray
 

diffractometry.
 

The
 

mechanical
 

properties
 

of
 

the
 

coatings
 

were
 

measured
 

by
 

nanoindent-
ation.

 

The
 

oxidation
 

resistance
 

of
 

the
 

coatings
 

were
 

evaluated
 

by
 

high
 

temperature
 

steam
 

oxidation
 

test.
 

The
 

results
 

show
 

that
 

the
 

growth
 

structures
 

of
 

coatings
 

are
 

" porous
 

columnar" ,
 

" dense
 

non-columnar"
 

and
 

" dense
 

columnar" ,
 

with
 

the
 

increase
 

of
 

N
 

con-
tent,

 

respectively.
 

The
 

hardness
 

of
  

" dense
 

non-columnar"
 

coating
 

is
 

2
 

times
 

higher
 

than
 

the
 

" porous
 

columnar" .
 

At
 

the
 

same
 

time,
 

the
 

oxidation
 

scale
 

of
 

the
 

coating
 

with
 

" dense
 

columnar"
 

structure
 

is
 

uniform
 

and
 

dense
 

during
 

the
 

oxidation
 

process,
 

which
 

can
 

effectively
 

protect
 

Zr
 

alloy
 

from
 

oxidation
 

for
 

6
 

hours.
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0　 引　 言

锆(Zr)合金具有低中子吸收、良好的机械性

能和耐腐蚀性,是现役的主流燃料棒包壳管材料。
但是,在反应堆失水事故下(Loss

 

of
 

coolant
 

acci-
dent,LOCA),锆合金与水蒸汽发生严重的锆水反

应,生成氢气引起爆炸[1-2] 。 因此,提高锆合金在

事故工况下的可靠性和安全性具有十分重要的意

义。 采用防护涂层提高包壳管抗高温氧化性能是

最简单经济的方法,既可继续沿用现有的核用系

统和锆合金生产设备,又能提高防护性能[3] 。
抗高温氧化性是锆合金表面防护涂层的事

故容错能力的一个主要性能。 金属铬( Cr)的熔

点高、热膨胀系数与锆合金相近,在氧化过程中

会形成致密的 Cr2O3 氧化层,能减缓或抑制氧化

媒质的进一步渗入,因此 Cr 可作为锆合金表面

防护涂层的候选材料[4-7] 。 例如,Kim 等[8-9]采用

3D 激光涂层技术制备了 Cr 和 CrAl 涂层,并进行

了水蒸汽氧化试验,结果表明涂层提高了锆合金

基体的抗氧化性。 Wang 等[10] 采用等离子体喷

涂技术制备了 Cr 涂层,在 1200
 

°C 的水蒸汽环境

中,保护锆合金 1
 

h 不被氧化。 Zhong 等[11] 采用

磁控溅射技术制备 FeCrAl 涂层,研究结果表明涂

层有助于减弱锆合金基体的氧化。 目前,Cr 基防

护涂层的研究主要集中在金属涂层,相关陶瓷涂

层的研究较少[12-13] 。 由于陶瓷涂层自身的的脆

性,若直接在 Zr 合金表面涂覆,在核燃料机械制

备过程中涂层很容易开裂[3] 。 而金属陶瓷复合

涂层既有金属的韧性,又有陶瓷的高硬度、耐腐

蚀等特性[14] ,在 Zr 合金防护方面具有应用前景。
文中将适量的 N 元素掺杂进 Cr 涂层中,制

备金属陶瓷复合涂层。 并进一步研究了 N 含量

对复合涂层形貌、结构、力学性能、抗高温水蒸汽

氧化性能的影响。

1　 试验与表征

1. 1　 样品制备

采用磁控溅射技术在 Zr 合金(Zr-1. 10
  

Nb-
1. 10

 

Sn-0. 11
 

Fe - 0. 13
 

O) 基底上沉积 Cr-N 涂

层。 在沉积涂层之前,依次用 2000、3000、5000、
7000 号的碳化硅砂纸对 Zr 基底进行打磨,然后

用金刚石抛光膏抛光。 抛光处理后的 Zr 基底用

丙酮、乙醇、去离子水各超声清洗 10
 

min,再用氮

气吹干,保证基底表面清洁。 Zr 基底放入沉积室

基片架上,基底与靶材间的距离为 80
 

mm。 Cr 靶

(99. 9%)由射频电源驱动,基底施加-10
 

V 的直

流偏压,沉积温度为 280
 

°C。 沉积室内背底真空

优于 5×10-5
 

Pa;沉积过程中的溅射气体为 Ar / N2

混合 气 体, 总 气 压 为 0. 5
 

Pa。 Ar 气 流 速 为

50
 

mL / min, 通 过 设 置 N2 流 速 分 别 为 0、 2、
4

 

mL / min,获得 3 种不同 N 含量的涂层,分别标

记为 S1、S2、S3。 沉积时间为 100
 

min,3 种涂层

厚度均接近 10
 

μm。

1. 2　 结构表征及力学性能测试

采用 Bruker
 

D8 型 X 射线衍射( XRD) 仪进

行涂层氧化前后的相组成分析,测试采用 Cu
 

Kα
线和 θ / θ 模式。 使用 Hitachi

 

S4800 场发射扫描

电子显微镜(SEM)和 FEI
 

QuantaTM250
 

FEG
 

SEM
观察样品的表面和断口形貌,用附带的 EDX 功

能探测涂层的成分。 在室温下,采用 MTS
 

Nano
 

Indenter
 

G200 型(压头为 Berkovich)纳米压痕仪

对涂层进行硬度测试。 为了减少基底对涂层硬

度的影响,设定压入深度约为涂层厚度的 10%,
即大约为 800

 

nm。 采用 Oliver-Pharr 方法分析加

载卸载曲线得到涂层的硬度和弹性模量。 每个

样品测试 10 次后求取平均值。
高温水蒸汽氧化试验在一台连接有水蒸汽

发生器的氧化铝管式炉中进行。 炉温上升到

1200
 

℃后,向炉管中通入流速均匀的水蒸汽。 之

后将样品送入炉管中部,保温所需时间。 氧化试

验完成后,将样品取出空冷至室温。 样品氧化前

后均使用测量精度为 0. 01
 

mg 的天平称量,以计

算涂层的氧化增重。 氧化前后的样品均在液氮

中进行脆性断裂以观察截面形貌,截面样品经环

氧树脂封装、打磨抛光后分析截面成分。

2　 结果与讨论

2. 1　 涂层成分,结构和力学性能

涂层的成分、厚度、主要结构特征和力学性

能见表 1。 随着 N2 流量的增加,涂层 S1、S2、S3
中的 N 的原子数分数分别为 0%, 13. 1% 和

18. 5%。 图 1 是涂层的 XRD 图谱。 S1 是纯 Cr
涂层, 呈现 ( 110) 择优生长。 S2 的图谱中在

42. 6°出现六方相 Cr2N 的衍射峰,同时在 63. 5°

88
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存在强度很弱的立方相 CrN 的衍射峰,因此涂层

是 Cr2N 和 Cr 两相为主的多相混合。
 

S3 图谱中

Cr2N 和 CrN 的峰强度增加,Cr 的峰强度降低,涂
层是以氮化物相为主的多相混合。

表 1　 涂层的成分,厚度,主要结构特征和力学性能

Table
 

1　 Elemental
 

composition,
 

thickness,
 

main
 

microstructural
 

features
 

and
 

mechanical
 

properties
 

for
 

the
 

coatings

Sample
Composition,

 

a / %
Cr N

Thickness / μm Microstructure Hardness / GPa Elastic
 

modulus / GPa

S1 100 0 ~12. 5 Porous
 

columnar 7. 2±0. 3 239±8
S2 86. 9 13. 1 ~10. 3 Dense

 

non-columnar 15. 9±2. 5 285±9
S3 81. 5 18. 5 ~9. 8 Dense

 

columnar 13. 4±1. 1 263±4
Zr 3. 3±0. 5 126±5

图 1　 不同 N 含量涂层的 XRD 图谱

Fig. 1　 XRD
 

patterns
 

of
 

coatings
 

with
 

different
 

N
 

contents

　 　 图 2 是 3 种涂层的表面和截面形貌。 S1 表

面呈现不规则的团簇状形貌,团簇之间存在大量

的空隙,团簇内部结合较为紧密;截面形貌显示

S1 是典型的柱状晶结构,每个晶柱都贯穿整个涂

层,具有清晰的边界。 S2 表面是圆形颗粒紧密排

布,几乎没有空隙;截面形貌为均匀致密质地,没
有明显的晶柱。 S3 表面呈“柳叶状”,晶粒之间

存在少量的空隙;截面形貌也显示出柱状晶结

构,但相对 S1 较致密,柱状结构之间的边界不清

晰,且未贯穿整个涂层。 总体来说,S1、S2、S3 的

结构特征分别为“疏松柱状”、“致密非柱状”、
“致密柱状”。

图 2　 涂层的表面和截面形貌

Fig. 2　 Surface
 

and
 

cross-sectional
 

morphologies
 

of
 

the
 

coatings
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　 　 图 3 是涂层划痕测试的声谱图。 结合各

个涂层样品的截面形貌和划痕测试结果发现:
S1 涂层与基体界面结合紧密,边界清晰;声信

号图谱波动较小,涂层结合较好。 S2 涂层与

基体界面存在互扩散现象;声信号图谱显示,
当施加的压力约为 20

 

N 时,涂层发生持续的

开裂剥落。 S3 涂层与基体界面结合力较弱,

在脆性断裂制备截面样品的过程中,涂层和基

体就已经发生分离;当划头压力约为 13
 

N 时,
涂层开始发生剥落。 综上,随着氮含量的不断

增加,涂层发生剥落的临界载荷在不断减小

(从 20
 

N 减小到 13
 

N) ,这一现象的原因与涂

层中氮化物相的增多,涂层硬度增大,脆性增

加有关。

图 3　 涂层划痕测试的声谱图

Fig. 3　 Acoustic
 

emission
 

signals
 

of
 

the
 

coatings
 

scratch
 

test

　 　 3 个样品中涂层硬度和弹性模量最低的是

S1,其值分别为(7. 2±0. 3)
 

GPa 和(239±8)
 

GPa;
S2 最高,其值分别为(15. 9±2. 5)

 

GPa 和(285 ±
9)

 

GPa。 S2 的硬度约为 S1 的 2 倍,但是弹性模

量却没有大幅度的变化。 Zr 基底的硬度和弹性

模量分别为(3. 3±0. 5)
 

GPa
 

和
 

(126±5)
 

GPa,显
然,涂层提高了 Zr 基底表面的力学性能。 涂层

硬度值的变化与 N 的引入密切相关,主要原因有

以下两点:1
 

结构的致密化;研究表明硬度与缺陷

密度和晶界强度密切相关[15-17] 。 如图 2 所示,随
N 含量的变化涂层的生长结构不同,样品 S1、S3
的“柱状晶”结构中存在明显的缝隙,其中 S1 的

柱状晶间边界清晰,说明结合强度弱,S3 柱状晶

之间边界模糊,结合强度较高;S2 呈“致密非柱

状”结构,缺陷少,晶粒间结合紧密,有助于硬度

的提高;2
 

N 的固溶强化作用;随着沉积过程中氮

气流量的增大,Cr 晶格中固溶 N 原子的量不断

增加,晶格畸变的程度增加,引起涂层硬度的

增大[18-19] 。

2. 2　 水蒸汽氧化行为

所有样品在 1200
 

℃的水蒸汽环境中进行了

抗氧化性测试。 氧化试验时长分别为 1、2、4 和

6
 

h 涂层表面的质量增加(Wgain )和 Zr 合金氧化

深度(DZr(O) )的测量结果见表 2。

表 2　 高温氧化试验后涂层质量增重(Wgain)和氧化深度(DZr(O) )
Table

 

2　 Weight
 

gain
 

(Wgain )
 

and
 

oxidation
 

depth
 

(DZr(O) )
 

of
 

coatings
 

after
 

high
 

temperature
 

oxidation
 

test

Sample
1

 

h 2
 

h 4
 

h 6
 

h
Wgain / (mg·cm-2) DZr(O) / μm Wgain / (mg·cm-2) DZr(O) / μm Wgain / (mg·cm-2) DZr(O) / μm Wgain / (mg·cm-2) DZr(O) / μm

S1 6. 1 0 75. 3 ~80
S2 1. 5 0 8. 4 0 33. 4 0 27. 3 0
S3 11. 0 0 26. 5 0 48. 2 0 53. 1 ~50
Zr 22. 6 ~120 26. 7 ~150 37. 8 ~280 51. 6 ~300

　 　 试验结果表明,这 3 种涂层的抗氧化性从高

到低依次为 S2、S3、S1。 S2 具有最佳的防护性

能,能够保护 Zr 基底 6
 

h 不被氧化。 S3 的有效

防护时间可大于 4
 

h;但在 6
 

h 的试验中 Zr 基底

被氧化了 50
 

μm,氧化深度仅仅是未涂覆涂层样

品氧化深度(300
 

μm)的 1 / 6。 S1 在 2
 

h 发生了

09
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失效,其对应 Zr 基底的氧化深度是 80
 

μm。 涂层

的生长结构会影响到涂层的氧化机理和抗氧化

性能。
2. 2. 1　 S1 的氧化行为

　 　 图 4 是不同涂层经过 1
 

h 氧化后的 XRD 图

谱。 从图 4 中可以看到,S1 在氧化后,产物仅有

Cr2O3。 这主要是因为在 1200
 

° C 高温下,Cr 的

氧化物仅有 Cr2O3 以固态存在,其余氧化物和氢

氧化物如 CrO2、CrO3、CrO2(OH) 2 等均为气态,在
氧化过程中以挥发的形式消失了[20-21] 。 在长时

间的高温氧化过程中,挥发会使得涂层的质量增

重(Wgain)减小,温度越高挥发越严重[22-23] 。
S1 经过 1

 

h 氧化后的表面形貌如图 5( a)所

示。 S1 的表面分布着密集的“颗粒状”和“棒状”
的氧化物,许多研究者认为这些氧化物颗粒的形

成是由于氧化过程中 Cr 离子的短路扩散[24-27] 。
而 S1“疏松柱状”结构间的缝隙有助于 Cr 离子的

扩散,进一步促进了表面氧化物颗粒的产生。 S1
经 1

 

h 氧化后的截面形貌如图 5( b) 所示,结合

　 　 　

图 4　 涂层氧化 1
 

h 的 XRD 图谱

Fig. 4　 XRD
 

patterns
 

for
 

coatings
 

after
 

oxidation
 

for
 

1
 

h

XRD 和 EDS 线扫描的结果可以看出,涂层氧化

后分为 3 层,分别是 Cr2O3 氧化层、氧化后的残余

涂层、Cr-Zr 互扩散层。 其中,Cr2O3 氧化层厚度

约为 8
 

μm,顶部凹凸不平,层内弥散分布着大量

的孔洞,底部与氧化后的残余涂层相接的界面处

也存在少量的孔洞。

图 5　 S1 氧化后的表面和截面形貌

Fig. 5　 Surface
 

and
 

cross-sectional
 

morphologies
 

of
 

S1
 

after
 

oxidation
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　 　 孔洞的形成是由于 Cr 离子向外扩散导致

的[28-31] 。 氧化后的残余涂层厚度约 5
 

μm,未观

察到明显的孔洞和开裂等缺陷,EDS 的结果表明

在这一层当中氧含量下降明显,说明 Cr2O3 氧化

层减弱了涂层的氧化反应。 在高温氧化的过程

中,由于 Cr、Zr 的互扩散,在涂层和 Zr 基底之间

形成了约 3
 

μm 的 Cr-Zr 扩散层,参考 Cr-Zr 相图

可知, 扩散层中有 ZrCr2 的金属间化合物形

成[10,
 

32] 。 有研究表明互扩散区的形成可以提高

涂层和 Zr 基底间的附着力[33] 。
S1 经过 2

 

h 氧化后的表面形貌如图 5( c)所

示。 氧化时长增加到 2
 

h,S1 表面产生了大量的

裂纹,并发生翘起。 图 5( d)是 S1 氧化 2
 

h 后的

截面形貌,最顶层的 Cr2O3 氧化层发生了塑性变

形,变形区域下部的 Zr 基底被氧化。 基底氧化

区域以一点为中心呈辐射状,深度约 80
 

μm,并
且氧化区域有裂纹产生,这是高温蒸汽环境下 Zr
合金氧化的特征[34-36] 。 氧化后 S1 涂层面的单位

面积增重值为 75. 3
 

mg / cm2,这个值约为 1
 

h 的

12 倍,说明涂层的防护能力已完全丧失,Zr 基底

发生严重的氧化。 有研究表明,防护涂层在失效

后反而会促进 Zr 基底的氧化,但是具体原因尚

不清楚[37-38] 。 综上,“疏松柱状”结构的 Cr 涂层

有效耐高温水蒸汽性能小于 2
 

h。
　 　 　

2. 2. 2　 S2 的氧化行为

　 　 图 4 显示样品 S2、S3 经过氧化后的 XRD 图

谱,图谱中没有检测到氮化物的存在,氧化过程

中可能发生的反应如下:

2
3

Cr2N
 

+
 

O2 = 2
3

Cr2O3
 +

 1
3

N2 (1)

4
3

CrN
 

+
 

O2 = 2
3

Cr2O3
 +

 2
3

N2 (2)

Cr2N = 2Cr
 

+
 1

2
N2 (3)

CrN = Cr
 

+
 1

2
N2 (4)

　 　 上述化学反应式表明,氮元素释放的途径有

两种,分别是氧化和分解[39-42] 。 Kuprin
 

A 等[36] 在

研究中发现 CrN 涂层在 660
 

°C 发生轻微的氧化。
当温度升高到 1100

 

°C,CrN 的衍射峰完全消失。
Lu 等[40]在 1100

 

°C 对 CrN 涂层进行氧化研究,当
氧化时长为 2

 

h,涂层中的 CrN 衍射峰完全消失。
但 Willman

 

H 等[43] 在 1450
 

°C 的 Ar 气氛中对含

Cr 的氮化物涂层进行退火,结果在 XRD 图谱中检

测到 Cr2N 的衍射峰。 因此,涂层中 CrN、Cr2N 相

的消失主要是由于高温氧化而不是分解。
S2 经过 1

 

h 氧化后的表面和截面形貌如图 6
所示。 图 6(a)是经过 1

 

h 氧化的表面形貌,样品

　 　 　

图 6　 S2 氧化后的表面和截面形貌
Fig. 6　 Surface

 

and
 

cross-sectional
 

images
 

of
 

S2
 

after
 

oxidation
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S2 表面平整,有“米粒状”的氧化物颗粒生成,颗
粒分布的密度较为稀疏。 图 6(b)为 S2 经过 1

 

h
氧化后的截面形貌。 与 S1 相似,氧化后形成了

3 层结构。 但是样品 S2 表面形成的 Cr2O3 氧化

层的均匀性、致密性、连续性好于 S1。
图 6(c)为 S2 经过 2

 

h 氧化后的表面形貌。
样品 S2 表面氧化物呈颗粒状,与 1

 

h 的样品相

比,体积明显增大,但密度降低,同时仍有新的氧

化物颗粒在不断生成;图 6(d)是经过 2
 

h 氧化后

的截面形貌,图中 Cr2O3 氧化层的厚度在 2
 

h 的

氧化过程中几乎没有增加,与氧化后的残余涂层

结合紧密,说明前期形成的致密 Cr2O3 氧化层有

效抑制了氧化反应的进行。
图 6( e) 为样品 S2 经 6

 

h 氧化后的表面形

貌。 经过 6
 

h 氧化,样品表面产生“鼓包”,相似

的现象在 Cr 的氧化研究中也有报道[22,
 

44-45] 。 同

时,可以观察到大量的圆形斑点。 这些斑点在

Panjan
 

P 等[46] 的研究中被称为“结节状缺陷”,
是由于涂层在氧化过程中产生较大的压缩应力

引起的。 于其他区域相比,“结节状缺陷”区域更

容易发生氧化。 图 6( f)是“鼓包”区域的截面形

貌。 Cr2O3 氧化层发生塑性变形,与氧化后的残

余涂层之间发生分离。 采用 EDS 点扫描分析不

同区域(A ~ E)的元素成分,结果如表 3 所示。
　 　 　

表 3　 图 6 标记点的 EDS 分析结果

Table
 

3　 EDS
 

analysis
 

results
 

for
 

the
 

points
 

labeled
 

in
 

Fig. 6

Sample
 

ID Figure Label O
 

(a / %)
Cr

(a / %)
Zr

(a / %)
S2 Fig.

 

6 A 48. 95 51. 05
B 44. 80 55. 20
C 8. 90 84. 99 6. 11
D 66. 83 33. 17
E 5. 84 94. 16

　 　 A、B 点成分相近,说明 Cr2O3 氧化层均匀;C
点以 Cr 为主,含有少量的氧,说明涂层尚未完全

氧化;D 点形成了金属间化合物 ZrCr2;E 点仅含

有极少量的氧,说明 Zr 基底的氧化程度极低。
综上,“致密非柱状”结构的涂层可以成功保

护 Zr 基底 6
 

h。
2. 2. 3　 S3 的氧化行为

　 　 S3 经过 1
 

h 氧化后的表面形貌如图 7(a)所示。
经过 1

 

h 的氧化,S3 表面生成大量形状不规则的氧

化物颗粒。 图7(b)是 S3 氧化1
 

h 后的截面形貌;顶
部的 Cr2O3 氧化层中存在着连续的孔洞,Cr2O3 氧化

层与氧化后的残余涂层之间由于 Cr 离子向外扩散

后空位的大量聚集,产生了明显的分离。
图 7(c)为 S3 经过 2

 

h 氧化后的表面形貌。
随着氧化时间的增加,样品表面的氧化物颗粒体

　 　 　

图 7　 S1 氧化后的表面和截面形貌
Fig. 7　 Surface

 

and
 

cross-sectional
 

morphologies
 

of
 

S3
 

after
 

oxidation
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积增大,未被氧化物颗粒覆盖的区域较为平整。
图 7(d)是 2

 

h 氧化后的截面形貌,Cr2O3 氧化层

的厚度增加,分布在其中的孔洞数量增多;氧化

后的残余涂层厚度减小,说明氧化过程中形成的

氧化层致密度不高,对于氧化媒质的阻碍能力有

限,涂层持续快速消耗。
图 7(e)是经过 6

 

h 氧化后 S3 的表面形貌。
涂层表面布满大小不一的“鼓包”,鼓起的区域大

面积开裂,部分区域剥落。 氧化后的截面形貌为

图 7(f),图中 G ~ M 点的 EDS 结果如表 4 所示。

表 4　 图 7 标记点的 EDS 分析结果

Table
 

4　 EDS
 

analysis
 

results
 

for
 

the
 

points
 

labeled
 

in
 

Fig. 7

Sample
 

ID Figure Label O
(a / %)

Cr
(a / %)

Zr
(a / %)

S3 Fig.
 

7 G 49. 41 50. 59
H 49. 92 50. 08
J 52. 15 14. 95 32. 89
K 39. 98 60. 02
M 11. 69 88. 31

　 　 最上层开裂的区域是 Cr2O3 氧化层(点 G),
因为隔离层不断生成、增厚,层中的内应力持续

增加,最终达到其所能承受的极限,应力就通过

Cr2O3 氧化层的塑性变形释放。 裂纹产生为氧化

媒质的快速扩散提供通道,导致氧化后的残余涂

层完全被氧化(点 H)。 氧化后的残余涂层生成

的 Cr2O3 氧化层疏松多孔,不能有效阻碍氧化媒

质向基底的扩散,约有 50
 

μm 的 Zr 基底被氧化

(点 J、K)。 已有少量的氧扩散到更深层的基底

中(点 M)。 Zr 在氧化过程中由于相变而导致的

体积膨胀,使样品表面凸起,内部产生裂纹,这又

进一步促进了基底的氧化。 综上,“致密柱状”结

构的涂层有效防护时间大于 4
 

h,但小于 6
 

h。
大量关于热障涂层的研究表明涂层的抗氧

化能力主要依赖氧化过程中形成的防护性氧化

膜。 均匀、致密、连续的氧化膜可以阻碍氧化介

质的 扩 散, 从 而 大 幅 提 高 涂 层 的 抗 氧 化 性

能[11,
 

47-51] 。 对比图 5(b)、图 6(b)、和图 7(b)中

S1、S2 和 S3 的 Cr2O3 氧化层,其中 S1 最为疏松,
层中连续孔洞最多;S3 较 S1 致密程度增加,但层

中仍旧分布有较多的连续孔洞;S2 最为致密,层
中仅有极少数孔洞分布。 因此,样品抗氧化性能

S2>S3>S1 的差异直接原因在于生成的 Cr2O3 氧

化层不同。
氧化膜生成的速率低,则更易形成均匀致密

的高质量防护膜[52-53] 。 Lin 等[31] 观察到沉积态

涂层的密度、晶界和晶粒尺寸会影响扩散的活化

能。 致密的微观结构对扩散具有较强的阻挡作

用。 Brachet 等[54]通过减小 Cr 涂层柱状晶之间

的缝隙,大幅度提高 Cr 涂层的抗氧化性能。 对

比沉积态样品 S1、S2、S3 的结构,其中 S1 和 S3
柱状晶之间的缝隙是氧化介质短路扩散的通道,
不利于致密氧化层的形成[9,

 

55] 。 但是样品 S2 的

非柱状结构通过消除柱状晶结构之间的缝隙,减
缓了氧化反应的进行,有助于形成致密的 Cr2O3

氧化膜,从而提高涂层的抗氧化性能。

3　 结　 论

采用磁控溅射技术制备出不同 N 含量的 Cr-
N 涂层。 并对涂层的结构、力学性能和抗高温水

蒸汽氧化性能进行了研究,主要结论如下。
(1)

 

当涂层中 N 的原子数分数分别为 0、
13. 1%、18. 5%时,涂层的结构分别为 “ 疏松柱

状”、“致密非柱状”、“致密柱状”。
 

(2)
 

N 掺杂显著提高的了涂层的力学性能,
其中“致密非柱状”结构的涂层具有最高的硬度

(15. 9±2. 5)GPa 和弹性模量(285±9)
 

GPa;硬度

值是“疏松柱状”结构涂层的 2 倍,是 Zr 合金的

5 倍。
(3 )

 

3 种涂层样品均提高了 Zr 合金在

1200
 

℃的水蒸汽环境中的抗氧化性能。 其中

“致密非柱状”结构的涂层具有最佳的抗高温氧

化性能,可有效防护 Zr 合金 6
 

h。 优异抗氧化性

能的原因是该结构在氧化过程中有助于形成均

匀、连续、致密的 Cr2O3 氧化层,从而大幅度减少

氧化媒质的内扩散,有效的抑制了氧化反应的

进行。
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