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V2AlC MAX相涂层的宽温域摩擦学性能研究
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摘   要: MAX相涂层是一类兼具陶瓷和金属性能的层状结构材料，具有优异的抗氧化和抗腐蚀性能，同时M位元素

丰富，在宽温域摩擦过程中生成具有润滑作用的M基氧化物，受到广泛关注. 本文中选择可生成V基Magnéli润滑相

的V2AlC体系，采用电弧复合磁控溅射技术结合后续热处理制备高纯V2AlC MAX相涂层，并系统研究该涂层在室

温~700 ℃宽温域下的摩擦磨损机理. 研究发现，涂层在300和500 ℃时摩擦形式主要以黏着磨损和磨粒磨损为主.
当环境温度高于600 ℃时，V的外扩散和氧化导致涂层表面生成层状V2O5润滑相，在600 ℃时形成连续的润滑膜，

从而使V2AlC涂层具有最佳的摩擦学性能. 同时，保留的V2AlC主相在摩擦过程中起承载作用，降低涂层的磨损率.
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Abstract:  MAX phase coating with laminar structure possesses the superior combination of ceramics and metals.
Particularly, the rich M-position elements in MAX phase can be oxidized easily to form the lubricating phase at high
temperature friction, which makes it a promising self-adaptive lubrication, excellent oxidation and corrosion resistance
over a wide temperature range. In this study, the dense V2AlC MAX phase coating was successfully fabricated by
arc/sputtering hybrid deposition technology and post-annealing.
　　The V2AlC MAX phase coatings were fabricated on nickel-base superalloy substrates (Φ30 mm×3 mm) using a
home-made combined arc/sputter equipment, followed by vacuum annealing. The rectangular aluminum target (mass
fraction: 99.9%; 400 mm×100 mm×7 mm) and the circular vanadium target (mass fraction: 99.9%; Φ128 mm×15 mm)
were applied as sputtering source and cathode arc source, respectively. All eight substrates were suspended on a pre-
fixed rack by iron wire and apart 3 cm. Prior to deposition, the chamber was evacuated to a base pressure of 1.5×10−3 Pa 
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to eliminate air, and then the chamber was heated to 100 ℃. To improve the adhesion strength, all substrates were pre-
etched by Ar+ bombardment for 60 min, and then a V interlayer (thickness of ~1 000 nm) was deposited by pure arc
technology. During V-Al-C coatings deposition, the reactive gas of CH4 and Ar (flow rate ratio: Ar/CH4 = 5/40) to keep
a total pressure of 1.3 Pa. To ensure all substrate surface were coated uniformly, the substrates were rotated on their axis
in the front of Al targets with a target-substrate distance of 5 cm. During deposition, the power of V and Al targets was
kept at 17 W and 3.2 kW, respectively. Substrate negative bias voltage of -200 V was applied to the substrate during
both etching and deposition processes. After deposition, a post-annealing treatment was applied to transform the V-Al-C
coating to V2AlC MAX phase coating at the condition of 750 ℃ and 2.0×10−2 Pa for 1 h.
　　Subsequently, the friction behavior and the wear mechanism were focused over a wide temperature range from
25 ℃ to 700 ℃. The results showed that V2AlC coating has serious shear deformation at 25 ℃ to 300 ℃, and wear
failure was mainly caused by abrasive wear. The main friction failure at 500 ℃ was dominated by adhesion wear and
abrasive wear, and the top layer of the coating showed signs of oxidation. However, when the temperature was beyond
600 ℃, the diffusion and oxidation of V element occurred and the layered V2O5 lubricating phase emerged, which
favored the significant reduction of friction coefficient, and the wear type was mainly oxidation wear. As a result, the
V2AlC coating presented both the low wear rate and excellent tribological properties at high temperature of 600 ℃. At
700 ℃, the oxidation degree of the coating increased, and the oxidation wear was the main reason for the lubrication
failure of the coating. It was worth noting that V2AlC coating had poor lubrication performance in the low and medium
temperature range. The low shear oxide V2O5 lubricating phase formed at 600 ℃ was the key to maintaining low friction
and wear and long-term stability of the coating. However, V element was easily oxidized at high temperature, which
limited the protection application of V2AlC coating at higher temperatures.
Key words: MAX phase coating; V2AlC coating; phase evolution; high temperature friction; oxidization

 

目前，航空和核电等高技术装备的快速发展，使

其运动部件面临更高温和更高载荷应力的服役性

能挑战
[1-2]. 以箔片空气轴承为代表，在服役温度超过

600 ℃时，轴承材料表面极易出现高温氧化，导致部

件的摩擦磨损和疲劳磨损加剧，从而使部件失效并制

约其系统长寿命运行
[3-4]. 因此，运动部件在高温下的

润滑性和耐磨性问题已成为影响滑动接触系统可靠

性和使用寿命的主要瓶颈
[5-9]. 传统的软质润滑油脂服

役温度受限，硬质耐磨损涂层在高温下摩擦系数高，

均无法满足高温润滑需求. 因此亟需发展新型的高温

润滑耐磨涂层材料和技术，这也是材料学科和机械工

程领域的交叉前沿.
近年来，研究者们发现，由于V元素高温时可形

成V2O5 Magnéli自润滑相
[10]
，钒基涂层在较宽温度范

围内表现出较低的摩擦系数和优异的耐磨特性
[11]. 但

受限于传统V基涂层高温极易氧化扩散的特点，导致涂

层不能兼具高温氧化协同润滑耐磨的效果. Mn+1AXn

相(n=1~3，简称MAX相)是一种兼具陶瓷和金属性能

的三元层状结构材料，其中M代表主要前过渡族金属

元素，A常用为第三或第四主族元素，X为C或N等，所

属空间群为P63/mmc，其晶体结构由 M6X 八面体层

和 A 原子层交替排列组成
[12]. 其中，V2AlC属于MAX

相的典型代表之一
 [13]

，其独特的晶体结构、原子间结

合方式和成分组成，使其具有显著的热稳定性、抗氧

化性、宽温域润滑性和可加工特性，被认为是宽温域

耐磨润滑的理想候选涂层材料
[14]. 然而，受限于高性

能V2AlC MAX相涂层的低温高纯可控制备，目前有

关V2AlC涂层的宽温域摩擦磨损性能研究尚未见报道.
本文中基于前期基础

[15]
，采用电弧复合磁控溅射

低温沉积技术-热处理两步法，在镍基高温合金基底

上成功制备高纯V2AlC MAX相涂层，重点研究V2AlC
涂层在25~700 ℃宽温域范围内的高温摩擦学性能. 通
过对高温摩擦前后涂层的形貌变化和相结构表征，分

析V2AlC涂层的宽温域摩擦机制. 相关结果不仅克服

传统物理气相沉积(Physical vapor deposition, PVD)一
步法制备MAX相涂层存在的纯度低、致密性差及沉

积温度高等技术瓶颈，而且为设计和发展新型宽温域

的低摩擦且耐磨损防护涂层材料提供重要依据.

 1    试验部分

 1.1    涂层制备

采用自主研制的受控阴极电弧复合磁控溅射沉

积设备
[16]
制备涂层. 分别采用质量分数为99.9%的V靶

作为电弧源，质量分数为99.9%的Al靶作为溅射源，

CH4气体提供碳源. 基底选用尺寸为 Φ30 mm×3 mm
的镍基高温合金. 在沉积之前，所有的基底采用800~5 000
目的SiC研磨砂纸磨抛至镜面程度，并依次在丙酮和

乙醇中超声清洗15 min，干燥后固定在基底支架上放
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入沉积腔室.
将腔室真空抽至3×10−3 Pa，然后加热并保持沉积

温度为100 ℃. 通过Ar离子辉光放电对基底刻蚀清洗

30 min，基底施加脉冲负偏压-200 V，以去除样品表面

的氧化层及污染物. 然后采用电弧技术沉积厚度分别

为1 μm 的Ti打底结合层和500 nm的 TiC过渡层，其目

的是增强基底与涂层之间的结合力并阻止后续热处

理过程中V-Al-C涂层和基底之间的元素互扩散. 随后

沉积V-Al-C涂层，气体流量单位为sccm (标况毫升每

分)，具体沉积参数列于表1中.

 
 

表 1    V-Al-C涂层沉积参数

Table 1    Deposition parameters of V-Al-C coating

Procedure Ar flow/sccm CH4 flow/sccm Pressure/Pa Bias voltage/V
Current/A

Ionbeam Arc Sputter
Etching 200 − 2 200 0.2 − −
TiC layer 50 50 − 80 − 70 −

V-Al-C layer 200 25 1.3 200 − 60 7.5

 

涂层沉积结束后，将样品取出置于真空管式炉

内，待真空度低于2.0×10−2 Pa时，以10 ℃/min的升温

速率升至750 ℃并在此温度下退火1 h，形成以V2AlC

为主相的MAX相涂层.

 1.2    涂层摩擦学和力学性能表征

用SiC砂纸将制备的V2AlC MAX相涂层机械抛光

到镜面水平(Ra≤0.1 μm)，然后用丙酮进行超声清洗. 采

用高温摩擦试验机(THT1000, Anton Paar)对V2AlC MAX

相涂层进行摩擦学性能测试. 摩擦形式为单向式圆周

运动(图1)，摩擦副为Al2O3球 (Φ6 mm，2 400 HV，Ra≤

0.1 μm)，分别在25、300、500、600和700 ℃下进行摩

擦试验. 摩擦试验均在5 N法向载荷、1 cm/s恒定滑动

速度、5 mm滑动半径和60 m滑动距离条件下进行. 通

过表面轮廓仪(Alpha-Step IQ)对涂层磨痕轮廓进行表

征，磨损率(K)由公式(1)进行计算：

K = V/FL (1)

其中，V为磨损体积(mm3)，F为施加的载荷(N)，L为摩

擦距离(m).

利用MTS- NANO G200型纳米压痕仪测试V2AlC
MAX相涂层的硬度(H)和弹性模量(E). 选用连续刚度

法压入模式，压入深度为1.5 μm，在不同位置选取6个
点进行测试，硬度值选择压入深度为700~800 nm处的

值(约为涂层厚度的1/10)，用以避免基底的影响，然后

取其平均值.
 1.3    涂层组织结构表征

用场发射扫描电子显微镜(SEM, FEI QUANTA250
FEG和Hitachi S4800)对涂层的表面、截面和磨痕形貌

进行观测，并利用扫描电子显微镜所附的能谱仪(EDS)
分析涂层的成分. 利用BRUKER D8 ADVANCE 型X射
线衍射仪(XRD) 分析退火态样品和氧化后样品的相

结构，测试选用Cu靶，测量范围为10°~90°. 采用波长

为532 nm的Renishaw in Via 显微共聚焦 Raman 光谱

仪测试涂层磨痕处的相结构及分布状态.

 2    结果和讨论

 2.1    涂层结构

图2所示为V2AlC MAX相涂层的表面与截面形貌

的SEM照片、XRD图谱和拉曼光谱结果. 由图2(a)可
知，涂层表面存在许多大小不一的“瘤状”颗粒，但与

单一电弧技术沉积的Al基MAX相涂层相比
[17]
，本研究

中所制备的涂层具有更致密且无裂纹的微观结构特

征. 此外，EDS面扫分布结果显示，大多数颗粒一方面

呈现富Al的状态，主要来自Al靶上溅射出的液滴，这

是由于Al靶的熔点低(660 ℃)且溅射功率大(3.2 kW).
另一方面，EDS结果显示大颗粒处富O，分析其原因是

Al与O具有更低的吉布斯自由能，两者结合倾向高，

在后续空气暴露或退火过程中Al大颗粒优先吸附O.
从图2(b)的截面形貌照片以及EDS线扫描结果可见，

Wear track

FN: normal load

R: wear track radius

ω: rotational speedω

Φ=6 mm (Al2O3 ball)

R

FN

 

Fig. 1    Schematic of the ball-on-disc rotary configuration
employed in the wear test

图 1    球盘圆周摩擦示意图
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涂层均匀致密且附着力强，这有助于提高涂层的高温

稳定性，对实现宽温域摩擦学性能至关重要. 此外，涂

层分为两层，内层为2.7 μm的扩散层，外层为8 μm的

V2AlC MAX相涂层，内扩散层的形成是在退火处理

过程中，由于基底与涂层之间元素的互扩散，富Ti过
渡层消失，形成的由Ti和Ni组成的互扩散层. 并且，涂

层与基底界面清晰，经机械抛光后也无分层和裂纹等

缺陷，进一步说明其具有较好的机械性能. 为避免表

面大颗粒对后续宽温域摩擦学性能引入不确定性因

素，对制备的V2AlC 涂层做了抛光处理. 如图2(c) 所
示，抛光后的表面平整光滑，无缺陷，说明表面大颗粒

已被全部抛掉. 同时，根据图2(d)所示的涂层的XRD和

Raman图谱，除极微弱的衍射峰外，其余衍射峰均为

V2AlC MAX相的特征峰；并且拉曼光谱也检测到了

V2AlC MAX相的特征峰 . 最后对涂层进行了XPS分
析，如图2(e)所示，C 1s图谱显示在284.7 eV处检测到

了C-C键的峰，这表明存在部分非晶碳附着于涂层表

面. 因此，本研究中通过受控电弧复合磁控溅射沉积

方法，在高温镍基合金基底上成功制备出表面致密、

结构均匀且结合性能好的高纯V2AlC MAX相涂层.
 2.2    涂层的摩擦学性能和力学性能

图3所示为V2AlC MAX相涂层在不同温度下的动

态摩擦曲线、平均摩擦系数和磨损率. 由摩擦曲线图

[图3(a)]可知，V2AlC MAX相涂层在300和500 ℃时的
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Fig. 2    (a) SEM micrograph of surface of the as-prepared V2AlC coating and corresponding EDS mapping; (b) SEM micrograph of
cross-section and corresponding line-scanning; (c) SEM micrograph of surface of the as-prepared V2AlC coating after polishing;

(d) XRD pattern and Raman spectra of the as-prepared V2AlC coating; (e) XPS analysis of the as-prepared V2AlC coating

图 2    (a) V2AlC 涂层表面形貌的SEM照片及EDS元素分布图； (b)涂层截面的SEM照片及对应的EDS线扫描；

(c)抛光后的涂层表面的SEM照片； (d)涂层的XRD图谱和拉曼光谱；(e)涂层的XPS图
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摩擦性能类似，初始摩擦系数为0.6，经过5 m的跑合

阶段后基本稳定在0.8左右. 这是干摩擦、无润滑膜存

在时的典型摩擦行为，升温过程中涂层表面生成1层
薄薄的粗糙的氧化层，摩擦过程中薄的氧化物和表面

污染物的去除增加了附着力，因而导致更高的摩擦系

数
[18]. 在达到稳定状态后，可观察到摩擦系数出现波

动，这主要是300~500 ℃范围内接触区域中磨粒的形

成及其相互作用造成的
[19-20]. 相比之下，V2AlC MAX

相涂层在25、600和700 ℃下表现出低的摩擦系数，没

有明显的磨损行为，不同于高温合金的摩擦行为
[21].

V2AlC MAX相涂层在25 ℃表现出相对较低的摩擦系

数可能与涂层表面均匀和光滑有关. 600和700 ℃时涂

层的低摩擦推测主要与V2O5润滑相的快速生成有关，

并且随着摩擦时间的增加，700 ℃时的摩擦系数呈现

逐渐下降的趋势，这是因为生成的氧化物在此温度下

转变成液态(V2O5熔点为685 ℃)[22]，并且液体V2O5润

滑相不断补充，提供持续润滑. 图3(b)所示为V2AlC MAX
相涂层在不同温度下的稳态平均摩擦系数和磨损率.
在25、300和600 ℃时，涂层磨损率维持在10−6 mm3/(N·m)
量级，但在500 ℃时磨损率为10−5 mm3/(N·m)量级，700 ℃
时由于涂层氧化严重，涂层出现坍塌，磨损率无法测量.

图3(c)所示为V2AlC MAX相涂层在不同温度下

摩擦后的显微硬度和弹性模量. 可以看到，25 ℃下涂

层的硬度为19±2 GPa，随着摩擦测试温度的升高，涂

层的硬度先上升后下降，在300 ℃时达到最大值，为

23 ±1 GPa. 但是，在600和700 ℃情况下，纳米压痕设

备无法测出硬度值，推测主要是由于涂层表面氧化严

重且疏松多孔，压痕设备无法维持恒定数值.
 2.3    温度对相结构和微观结构的影响

图4所示为V2AlC MAX相涂层经不同温度摩擦后

非磨损表面处的XRD图谱(摩擦时间为100 min) ，即
在摩擦温度下涂层氧化100 min后的相结构. 发现在

300和500 ℃下，氧化后的涂层相成分没有明显的变化

[图4(a)]，涂层仍主要由V2AlC 相组成 (PDF：29-0101)，
表明在500 ℃以下涂层可长时间稳定，MAX相没有发

生相分解现象. 另外，在氧化温度比较低的情况下，推

测生成的氧化物较少，超出了XRD的探测极限，也是

导致该现象的原因之一，但仍然说明MAX相是涂层

主相. 值得注意的是,在600 ℃时[图4(b)]，涂层出现了

VO2  (PDF:25-1 003)和V2O5  (PDF:45-0429)的特征峰，

这些氧化物对V2AlC MAX相涂层的高温摩擦学性能

产生不同的影响
[23]. 其中，V2O5 (Magnéli相)具有典型

0 10 20

Distance/m

F
ri

ct
io

n
 c

o
ef

fi
ci

en
t

30

300 ℃

500 ℃

25 ℃

600 ℃

700 ℃

40 50 60

0.9

1.0

0.8

0.7

0.6

0.5

0.4

0.3

0.2

25 300

Temperature/℃

A
v
er

a
g
e 

fr
ic

ti
o
n

 c
o
ef

fi
ci

en
t

500 600 700

1.2

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

25

30

20

15

10

5

0

W
ea

r 
ra

te
/[

1
0
−6

 m
m

3
/(

N
·m

)]

25 300

Temperature/℃

M
o
d

u
lu

s/
G

P
a

500 600 700

500

400

300

200

Modulus

Hardness

100

0

25

20

15

10

5

0

H
a
rd

n
es

s/
G

P
a

(a) (b)

(c)

Average friction coefficient
Wear rate

 

Fig. 3    (a) Friction coefficient curves, (b) average friction coefficient and wear rate and
(c) hardness and elastic modulus of V2AlC coating

图 3    V2AlC涂层在不同温度下的(a)摩擦系数曲线，(b)平均摩擦系数和磨损率以及(c)硬度和弹性模量
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的层状结构，在高温摩擦过程中有利于润滑. 700 ℃
时，图4(b)所示的V2AlC特征峰完全消失，这表明涂层

已经完全氧化. 对比涂层表面外观的变化[图4(c)]，也
更能证明高温对涂层的氧化作用：500 ℃时涂层具有

镜面外观，600 ℃时涂层则氧化变暗，700 ℃时涂层表

面发生坍塌. 由XRD结果分析可得，700 ℃时生成的

氧化物是V2O5、VO2和V的三元氧化物AlVO4 (PDF：39-
0276)，在该温度形成的V基氧化物都可稳定存在

[24].
氧化后涂层未检测到氧化铝的衍射峰，其原因可能是

Al的熔点较低，摩擦过程中Al升华所致
[25]
，并且还检

测到了基底镍基高温合金的特征峰，这是由于经过

700 ℃长时间的保温，涂层完全氧化导致表面发生坍

塌，涂层变薄且暴露出过渡层，当检测深度较深的

X射线对氧化产物进行分析时，X-射线可以很容易穿

透氧化产物及过渡层，从而检测到基底.
图5所示为不同温度下氧化100 min后的V2AlC

MAX相涂层的表面形貌的SEM照片和元素组成，其

不同元素原子分数列于表2中. 300 ℃氧化后，涂层表

面开始出现微凸起，呈小颗粒状，是氧化物的典型特

征，氧元素的含量上升，表明在300 ℃的温度下，涂层

表面已经出现微弱氧化. 在500 ℃时涂层表面微观结

构变化明显，呈现不规则的条状形貌，氧元素的含量

也远远高于300 ℃时的氧含量，这表明在500 ℃的温

度下涂层氧化程度明显增加. 此外，还可以看到氧化

后涂层表面疏松多孔，孔隙明显增加
[25]. 600 ℃时涂层

氧化更加严重，涂层表面主要由长条状晶粒组成，这

是典型的V2O5晶体形貌特征，这些晶粒生长在多孔MAX
相涂层的顶部. 最后，在700 ℃时涂层发生破坏性氧

化，氧化后的涂层变得异常疏松并发生坍塌，这是因

为当氧化温度升高到700 ℃时，一方面生成气体CO2
[26]
，

另一方面生成的V2O5熔点较低(690 ℃)，氧化物熔化

挥发，从而在涂层内部至表面生成许多孔洞，这些贯

穿性的孔洞成为氧的扩散通道，加速了涂层的氧化.
但是，值得指出的是，通过图5(j)可以看出坍塌后的涂

层仍均匀覆盖在基底表面，图5(k)结合能谱表明涂层

表面分为氧化区和富Ti区，富Ti区基本不含有氧元

素，这表明V2AlC MAX相涂层虽然完全氧化坍塌，但

过渡层TiC仍然发挥保护基底的作用.
为进一步分析V2AlC涂层的氧化行为，图6所示为

在不同温度摩擦后的涂层截面形貌的SEM照片及元

素分布图. 在300 ℃下氧化100 min后，图6(a)所示为V2AlC
涂层截面EDS线扫描图和面分布图. 300 ℃下涂层的

厚度与沉积态一致，均为8 μm，截面形貌也与沉积态

类似，未发现明显的氧化层，但线扫描结果发现涂层

(a) (b)

(c)

10 20 30

2θ/(°)

In
te

n
si

ty
/a

.u
.

40 50 60 70 9080

V2AlC VO2
500 ℃
300 ℃
Pristine

10 20 30

2θ/(°)

In
te

n
si

ty
/a

.u
.

40 50 60 70 9080

V2AlC V2O5
AlVO4

Substrate
VO2 700 ℃

600 ℃

5 mm 5 mm 5 mm

500 ℃ 600 ℃ 700 ℃
 

Fig. 4    XRD pattern of the V2AlC coatings in non-wear area after friction test at different temperatures: (a) 25, 300 and 500 ℃;
(b) 600 and 700 ℃; (c) appearances of the coated samples after friction test at high temperatures.

图 4    V2AlC 涂层在 (a) 25、300和500 ℃以及(b) 600和700 ℃摩擦试验后非磨损表面处的XRD图谱；

(c)涂层经不同温度摩擦后的外观照片
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表层区域氧元素含量有所升高，这表明涂层表面发生

轻微氧化，与300 ℃时的表面形貌结果一致. 500 ℃下

涂层厚度与300 ℃一致，均为8 μm [图6(b)]，截面致密

均匀，未发现明显氧化层，但线扫描结果表明，涂层的

过渡区域厚度增大，并且表层氧元素富集区厚度增

加，说明涂层元素内扩散和氧化程度增强. 600 ℃ 时V2AlC
涂层的微观结构由于氧化而改变，涂层表面生成相对

致密的氧化层，EDS能谱表明该氧化层主要由V2O5组
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Fig. 5    SEM micrographs and EDS profile of V2AlC coatings after being oxidized for 100 min
at (a, b, c) 300 ℃, (d, e, f) 500 ℃, (g, h, i) 600 ℃ and (j, k) 700 ℃

图 5    V2AlC 涂层分别在 (a, b, c) 300 ℃, (d, e, f) 500 ℃, (g, h, i) 600 ℃和(j, k) 700 ℃ 氧化100 min
后的表面形貌的SEM照片和EDS图

表 2    不同温度氧化后的元素含量

Table 2    Content of elements after oxidation at different
temperature

 

Temperature
Atom fraction/%

V Al O C

300 ℃ 45 15 12 28
500 ℃ 40 17 34 9
600 ℃ 30 18 40 12
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成，并且这些氧化层可分为两层，外层表现为富V和

O贫Al，内层表现为Al元素的富集，虽然V2AlC 涂层

的主相得以保留，但是氧化层下面存在孔洞，这是由

于V元素的外扩散并且伴随CO2的生成形成贯穿性扩

散通道，这些贯穿性扩散通道的存在为氧元素的内扩

散提供便利，从而加速涂层的氧化，因此涂层的厚度

也增加至8.9 μm. 700 ℃ 时由于涂层氧化坍塌，截面

形貌无法观察.
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Fig. 6    SEM micrographs of cross-section with EDS line-scanning profiles and EDS mapping of V2AlC coatings after being
oxidized for 100 min at (a) 300 ℃, (b) 500 ℃ and (c) 600 ℃

图 6    V2AlC 涂层分别在 (a) 300 ℃，(b) 500 ℃和 (c) 600 ℃ 下氧化100 min后截面的EDS线扫描图和面分布图
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 2.4    V2O5对涂层摩擦学行为的影响

图7所示分别是不同温度下涂层摩擦后的磨痕的

三维(3D)轮廓图. 由图7可以看出在25、300和500 ℃下

的3个涂层样品的磨痕外观形貌类似，其中25 ℃下磨

痕宽度为100 μm，磨痕较浅且光滑；300 ℃下磨痕宽

度为200 μm，磨痕处附着许多不同尺寸的颗粒，较粗

糙；500 ℃下磨痕宽度和深度明显增加，磨痕两侧堆

积部分磨屑. 但在600 ℃情况下，涂层虽表面粗糙度增

加，但磨痕宽度为250 μm，磨痕深度为1 μm，表明涂

层未被磨穿，能够保持其完整性；700 ℃时涂层磨痕

宽度达到1.5 mm，由于涂层完全氧化坍塌，疏松的结

构不足以承受摩擦力，因此，与其他温度相比，700 ℃
时的涂层磨损率最高.

图8所示为涂层磨痕的SEM照片和相对应的局部

放大图. 在室温(25 ℃)下，磨损表面比较光滑[图8(a)].
当温度升至300 和500 ℃时[图8(b, c)]，磨痕不规则，

300 ℃时磨痕表面呈现鱼鳞状，表明涂层在磨损期间

发生了严重的剪切变形；500 ℃的磨痕比300 ℃的宽，

呈黏着状和鱼鳞状. 这是因为V2AlC涂层在300 ℃有

软质氧化物生成，并且500 ℃下涂层出现明显软化(图3)，
导致黏着磨损. 此外，在摩擦热和环境的作用下，表面

硬质氧化物VO2的磨屑增加，导致摩擦过程中发生硬

质磨粒磨损，加剧涂层的损坏. 同时，润滑相在中温下

尚不能生成或生成含量较少，起不到明显润滑作用，

导致摩擦系数和磨损率同时增加. 因此，对V2AlC而
言，在中温范围内实现涂层的润滑挑战较大

[27-28].
600 ℃时V2AlC涂层的磨痕形貌与前述不同. V2AlC

涂层在600 ℃摩擦时有最平滑的磨痕，磨屑位于磨痕

的两侧，并且观察到磨痕内部局部剥落. 这是因为V2AlC
涂层在高温下会极易软化，摩擦试验后会导致磨痕处

发生塑性变形，涂层在摩擦剪切作用下出现剥落. 由
于在600 ℃时生成层状氧化物V2O5，在涂层表面铺展

出1层润滑膜，可有效降低摩擦系数和磨损率. 然而，

由于润滑膜的剥落，磨痕中心有轻微的磨粒磨损痕迹.
在700 ℃时，V2AlC 涂层的磨损表面有分布不均的黏

结层，而且有剥落的迹象[图8(e)]，这是由最大法向载
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Fig. 7    3D cross-sectional profiles of the V2AlC coating of of the wear tracks at various temperatures

图 7    V2AlC 涂层在不同温度下的磨痕形貌的3D截面轮廓照片
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荷和摩擦剪切力耦合作用引起的. 并且结合表面形貌

可知，温度越高，涂层氧化越严重，从而导致疏松的结

构. 但疏松的结构在滑动过程中被压实，仍起到保护

基底的作用. 为此，在维持 MAX相基本晶体结构不变

和不引入第二相的基础上，在MAX相中进行元素固

溶有望成为下一步提高涂层性能的有效手段
[29]. 例

如，V和Cr具有相近的原子半径，一方面，Cr可在V2AlC

MAX中形成无限置换固溶体，另一方面，Cr在高温下

形成的Cr2O3也具有优异的抗氧化性，通过V和Cr的固

溶可预期实现高温氧化协同耐磨润滑.

氧化物的生成对于V2AlC涂层的摩擦学行为起着

重要作用. 图9(a)所示为在不同温度摩擦后涂层磨损

表面的拉曼光谱 . 当温度低于300 ℃时，在257.3和

364.2 cm−1
处的特征峰较强，为V2AlC 的特征峰

[30]
；在

500和600 ℃时，拉曼光谱中检测到了VO2的特征峰，

峰位于144、195和482 cm−1 [31]
，以及V2O5的特征峰，峰

位于150、290、310、404、530、702和992 cm−1 [32]
；当温

度达到700 ℃时，主要氧化物为AlVO4，峰位于785、854

和952 cm−1 [33]. 图9(b)所示为磨损表面的拉曼图谱，以

此来说明润滑膜的分布. “I”和“II”分别代表图8(c, d)

中用黄色虚线表示的位置，彩色标尺表示V2O5峰的强

度. “I”区呈黑红色不均匀分布且彩色标尺显示V2O5

峰强度较低，表明磨损表面V2O5分布量较少且呈不连

续分布. 因此，500 ℃时，V2AlC 涂层的摩擦系数和磨

损率较高，这是因为涂层变软且没有润滑相的生成.

“II”区显示600 ℃时摩擦后磨痕表面V2O5分布均匀且

含量远远高于500 ℃时. 连续的V2O5润滑膜在磨损表

面分布，提高了涂层的高温摩擦学性能. 然而，磨损轨

道部分区域的V2O5吸收峰强度相对较低，源于摩擦过

程中润滑膜的消耗.

 3    结论

本文中采用受控阴极电弧复合磁控溅射技术结

合后续热处理，在镍基高温合金表面成功制备了高

纯、致密的V2AlC MAX相涂层，重点探讨了V2AlC涂

层在25~700 ℃范围内的氧化行为和摩擦学行为. 研究

发现，在25~300 ℃时V2AlC涂层发生了严重的剪切变

形，磨损失效以磨粒磨损为主；500 ℃时涂层顶层出

现氧化迹象，涂层软化，磨损类型以黏着磨损为主；

600 ℃时V元素的外扩散和伴随CO2的生成形成了贯
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Fig. 8    SEM micrographs of V2AlC coatings after friction experiments at (a) 25 ℃, (b) 300 ℃, (c) 500 ℃, (d) 600 ℃ and (e) 700 ℃

图 8    V2AlC 涂层分别在 (a) 25 ℃，(b) 300 ℃，(c) 500 ℃，(d) 600 ℃和 (e) 700 ℃ 下摩擦试验后磨痕形貌的SEM照片
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穿性扩散通道，涂层表面铺展出1层润滑膜，磨损类型

以氧化磨损为主；700 ℃时涂层氧化程度加剧，氧化

磨损是涂层润滑失效主要原因. 值得注意的是，V2AlC
涂层在中低温范围润滑效果不佳，600 ℃时表面形成

的低剪切氧化物V2O5润滑相是涂层保持低摩擦磨损

和长时间稳定的关键，但V元素高温极易氧化，限制

了V2AlC涂层更高温度的防护应用.
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