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Методом наноиндентирования исследована твердость тонких (1.0−4.0 µm) гидроксиапатитовых (ГА)
покрытий различной структуры (нанокристаллические, аморфно-кристаллические и аморфные), полученных
методом высокочастотного магнетронного распыления на пластины Ti и Si. Для всех структур характерна

деформация, имеющая обратимую и необратимую компоненты. Твердость нанокристаллических покрытий

(около 10GPa) соответствует средней величине твердости монокристаллов ГА. Методом просвечивающей

электронной микроскопии высокого разрешения исследована структура нанокристаллических покрытий в

зоне отпечатка индентора и вне его, выявлено изменение структуры под индентором. Из сопоставления

твердости покрытий разной структуры и на основе анализа внутризеренной структуры высказано предполо-

жение о недислокационном механизме пластической деформации. Ее природа связывается с кластерным

представлением структуры ГА и аморфного фосфата кальция (АФК) того же элементного состава и

межкластерным проскальзыванием в процессе деформации.
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1. Введение

Из широкого перечня фосфатов кальция основная и

наиболее исследуемая фаза в керамиках для замещения

костных тканей и биоактивных керамических покрытиях

металлических имплантатов [1–3] — гидроксиапатит

Са10(PО4)6(ОН)2.
Основные способы нанесения тонких (толщиной в

единицы микрометров) биоактивных покрытий из фос-

фатов кальция на металлические имплантаты базиру-

ются на процессах высокочастотного магнетронного

распыления (ВЧМР) [4–7], ионно-лучевого распыле-

ния (ИЛР) [8–9], лазерной абляции [10–12] керамиче-

ских мишеней соответствующего состава.

Различие механизмов процессов (ионное распыление

и лазерная абляция), а при одном механизме (ионное
распыление) ассистирование процессов зарождения и

роста покрытия компонентами плазмы (в случае ВЧМР)
дает возможность наносить покрытия разной структу-

ры: аморфная, нанокристаллическая, смесь этих струк-

тур [6]. В процессе ИЛР образуется, в основном, аморф-

ная структура [8]. В то же время в процессах ВЧМР

и ИЛР наиболее полно воспроизводится в покрытии

элементный состав распыляемой мишени.

При экстенсивном развитии исследований по различ-

ным направлениям синтеза ГА покрытий [13–17] ощутим

недостаток сведений о взаимосвязи их структуры и

механических свойств. При исследовании керамик и

покрытий методом наноиндентирования ограничиваются

данными о величине твердости модуля и описанием

характера деформации без раскрытия природы и меха-
низма проявления пластичности.
Цель данной работы — представление возможной

природы проявления микропластичности ГА. При этом
исходили из следующего:
— упруго-пластический характер деформации при

наноиндентировании монокристаллических образцов ГА
(индивидуальные микрокристаллы длиной до 70µm и
диаметром до 30µm) [18], керамики [19], зубной эма-
ли [20] и покрытий разной структуры на его осно-
ве [21–23];
— отсутствие дислокаций в объеме зерен субмик-

рокристаллической керамики и нанокристаллических
покрытий ГА; наличие периодической дислокационной
структуры большеугловых границ зерен в этих объек-
тах [24];
— малая вероятность образования дислокаций де-

формационного происхождения в объеме кристалличе-
ской решетки в силу большой длины векторов пол-
ной трансляции, равной ее параметрам (a = 0.94 nm,
c = 0.68 nm);
— особенность структурной организации кристалли-

ческой решетки [25]: наличие структурных элементов с
ковалентной связью образующих их атомов, объединен-
ных посредством ионной связи.

2. Экспериментальная часть

Нанокристаллические и аморфно-кристаллические по-
крытия толщиной не менее 1 µm наносили на пластины
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Рис. 1. АСМ-сканы поверхности в режиме топографии (a, c) и распределение высот (b, d) нанокристаллического ГА покрытия

толщиной 1.0 µm (a, b) и АФК покрытия состава ГА (c, d) толщиной 4.0 µm на Si.

титана (ВТ1-0) и монокристаллические пластины крем-

ния методом ВЧМР керамической мишени из ГА [26],
аморфные — методом ионно-лучевого распыления в

среде Ar(10−1 Pa). Нанокристаллическую и субмикро-

кристаллическую керамику изготавливали прессованием

порошка ГА в стальных цилиндрических пресс-формах

при давлении 300MPa. Полученные таблетки спекали в

муфельной печи при 1050◦C в течение 1 h.

Фазовый состав исследовали методом рентгеновской

дифрактометрии (ARL X’TRA Thermo Techno) и ди-

фракции электронов (ЭГ-100М), структуру — мето-

дом просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ:

ЭМВ-100 БР, Philips EM-430 ST), морфологию поверх-

ности — методом атомно-силовой микроскопии — АСМ

(Solver-47). Наноидентирование проводили на приборе

Nano Hardness Tester (CSM Instruments).

3. Результаты и их обсуждение

На рис. 1 приведены АСМ-сканы поверхности нано-

кристаллического и аморфного покрытий толщиной 1.0

и 4.0µm соответственно. Для обеих поверхностей ха-

рактерен рельеф со средней высотой неровности 20 nm.

Исследование методом ПЭМ показало, что латеральные

размеры рельефа (до нескольких сотен нанометров)

кратно превышают размеры зерен (десяткиnm) тонкого

(около 0.1µm) нанокристаллического покрытия.

Исследование методом ПЭМ ультратонкого среза об-

разца нанокристаллического покрытия толщиной око-

ло 2.0µm, нанесенного на Ti, показало [23], что размер

нанокристаллитов начинается от 5 nm; исследуемые тон-
кие срезы не являются монокристальными по толщине,

что вполне естественно для компактных нанокристалли-

ческих структур.

Анализ внутризеренной субструктуры тонких пле-

нок ГА и нанокристаллической керамики показал [24],
что в объеме зерен отсутствуют дислокации. В то же

время на границе зерен выявлены периодические ряды

зернограничных дислокаций, которые хорошо описы-

ваются в представлениях модели P.H. Pumphrey [27].
На рис. 2 приведено ПЭМ изображение участка пленки,

содержащего границу между зернами 1 и 2. В пределах

зерна 1 разрешаются плоскости (213̄0), в пределах зерна

2 — (011̄0) и (23̄11). Вдоль границы хорошо выявляется
периодическая субструктура в виде ряда дислокаций.

Период муара (результат двойной дифракции на почти

параллельных плоскостях (213̄0) и (23̄11) в области вза-

имного наложения зерен, поскольку граница проходит

под углом к плоскости изображения) составляет около

2.4 nm и его полосы соответствуют положению зерно-

граничных дислокаций. Расчет с учетом взаимной разо-

риентации сопрягаемых и в данном случае отражающих
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Рис. 2. ПЭМ-изображение участка пленки ГА, содержащего

границу между зернами.

плоскостей относительно нормали к плоскости изобра-
жения показывает, что выявляемый ряд дислокаций ком-

пенсирует размерное f 0 = (d213̄0 − d23̄11)/d213̄0 ≈ 0.091
и ориентационное (∼ 6◦) несоответствие в согласовании
соответствующих плоскостей на большеугловой границе
общего типа между зернами 1 и 2. Аналогичная дислока-

ционная структура большеугловой границы выявлена в
керамике фторзамещенного гидроксиапатита (ФГА) [24].
Тот факт, что в условиях нескольких действующих

отражений в пределах зерен не наблюдаются дисло-
кации, свидетельствует об их отсутствии. Образование

решеточных дислокаций затруднено тем, что длина
возможных векторов Бюргерса, равных векторам полной

трансляции (по величине соответствуют параметрам
кристаллической решетки), а строение ядра дислокации

должно быть подобно зародышу трещины.
Компактная структура в объеме покрытий и нанораз-

мерный рельеф поверхности допускают использование

наноиндентирования для аттестации их твердости и
выявления закономерностей деформации. На рис. 3 при-

ведены диаграммы нагрузка (P) — глубина индентиро-
вания (h), отражающие общий характер процесса дефор-

мации при наноиндентировании различных образцов ГА
покрытий (1, 3, 4) и нанокристаллической керамики (2).
Деформация образцов имеет обратимую и необрати-

мую компоненты. Под обратимой деформацией понима-
ется та часть полной деформации материала под инден-

тором, которая исчезает в процессе его извлечения. Как
показывает кривая разгрузки на рис. 3, обратимая компо-

нента деформации для нанокристаллических покрытий и
для монокристаллического ГА [18] составляет большую

долю полной деформации. Возможно, что обратимая
деформация обусловлена как упругой составляющей
исходной фазы, так и перестройкой атомных кластеров

с образованием новых (механохимический процесс).
Образование кристаллитов в результате пластического

деформирования аморфных материалов наблюдали во
многих системах [28]. Необратимой компонентой яв-

ляется пластическая деформация, определяющая форму
ямки, оставшейся после поднятия индентора.
Соотношение между пластической и обратимой ком-

понентами деформации существенно зависит от атомно-

го строения образцов ГА. Наибольшую пластическую де-

формацию имеет аморфное покрытие. Твердость аморф-

ных структур около 5.0 GPa, нанокристаллических до

термической обработки (ТО) около 10.0 GPa, отожжен-

ных при 650◦C в течение 1 h — до 11.5 GPa, плотной

керамики со средним размером зерен 60 nm до 7.5 GPa.

Эти величины коррелируют с данными работы [22],
характеризующими твердость покрытий, наносимых ме-

тодом ВЧМР, и существенно превышают известные ре-

зультаты микроиндентирования и наноиндентирования

ГА керамик: например, 2.40 и 4.75GPa соответственно

Рис. 3. Диаграммы P−h аморфного покрытия состава ГА (1),
наноструктурной керамики ГА (2), нанокристаллического ГА

покрытия (1 µm) на Ti до термической обработки (ТО) (3) и

после ТО (4).

Рис. 4. Диаграммы зависимости твердости от величины

максимальной нагрузки на индентор для аморфного покрытия

состава ГА (1µm) на Ti (1), наноструктурной керамики ГА (2),
нанокристаллического покрытия ГА (1 µm) на Ti (3) и Si (4) до
ТО, на Ti после ТО (5); 6, 8 и 7, 9 соответственно для базисной

и призматической граней монокристалла ГА (данные [18]).
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Рис. 5. Диаграмма зависимости H/Er от hs/hc для мик-

рокристаллических (1), нанокристаллических (2), аморфно-

нанокристаллических (3) и аморфных (4) покрытий ФК

для синтезированных спеканием на воздухе заготовок,

спрессованных при 180 и 250MPa [19]; 6± 1GPa [29];
от 4.7 до 5.5 GPa при изменении структуры от суб-

микрокристаллической к нанокристаллической [30]. Они
приближаются к результатам наноиндентирования ком-

позитных керамик: например, ГА+BNNT (нанотруб-
ки нитрида бора) [29]; ГА — муллит [31]. Результа-

ты наноиндентирования компактных нанокристалличе-

ских ГА покрытий, получаемых при ВЧМР, прибли-

жаются к средним значениям для монокристаллов ГА:

при P ≤ 0.5mN 14.8± 0.1GPa для базисной грани и

9.5± 1.5 для призматической грани; при P = 2.0mN

9.7± 0.1 и 8.8± 0.4GPa [18]. Сравнительные харак-

теристики твердости разных образцов ГА приведены

на рис. 4. Для каждой нагрузки приведены средние

значения по результатам пяти измерений. Из (3) и (4)
следует, что твердость нанокристаллических покрытий

понижена в области P < 1.0mN, что можно объяснить

рельефностью поверхности образцов: глубина проникно-

Рис. 6. АСМ-скан отпечатка наноиндентора (35mN) в режиме топологии поверхности (a) и профилограмма вдоль выделенной

линии через отпечаток (b) на поверхности нанокристаллического ГА покрытия толщиной 1µm на Si.

вения индентора лишь незначительно превышает сред-

нюю высоту неровности.

Один из способов описания взаимосвязи структур-

ного состояния материала с его упруго-пластическими

характеристиками основан на построении по результа-

там наноиндентирования диаграммы зависимости H/Er

от hs/hc , где Er — контактный модуль упругости (вели-
чина, учитывающая взаимодействие материала с инден-

тором), hs — величина упругого прогиба поверхности

образца по контуру отпечатка, hc — истинная глубина

отпечатка при максимальной нагрузке на индентор [32].
Диаграмма зависимости H/Er от hs/hc для фосфат-

кальциевых (ФК) покрытий представлена на рис. 5.

Как следует из диаграммы, при увеличении степени

кристалличности ФК-покрытия происходит повышение

соотношения H/Er . Известно, что для металлических

материалов зависимость H/Er от степени кристаллично-

сти носит иной характер: при повышении степени кри-

сталличности происходит снижение величины H/Er [32].
Величина предельной твердости, полученная из анали-

за зависимости H/Er от hs/hc , составила около 14GPа

для аморфных покрытий ФК, около 19GPa — для

микрокристаллических покрытий ГА.

На рис. 6 приведены АСМ-изображение отпечатка

наноиндентора для P = 35mN и профилограмма вдоль

выделенной на его изображении линии.

В результате индентирования по краям отпечатка об-

разуется валик. Его возвышение над средней поверхно-

стью образца достигает максимума в середине стороны

треугольника и составляет около 80 nm. Поверхность

валика сохраняет элементы рельефа, соответствующие

исходной поверхности образца. Поверхность отпечатка

слабо выпуклая, что свидетельствует о проявлении об-

ратимой деформации; эта особенность проявляется и на

обратной ветви диаграммы нагружения (рис. 3).
Ширина валика значительно меньше размера отпечат-

ка, что отражает пластическое выдавливание материала

образца в узкой зоне около поверхности индентора.
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Рис. 7. АСМ-скан отпечатка наноиндентора (60mN) в режиме топологии поверхности (a) и изображение нормального к подложке

среза вдоль выделенной линии через отпечаток (b) на поверхности АФК покрытия толщиной 4 µm на Si.

Рис. 7 характеризует отпечаток индентора в аморфном

покрытии при P = 60mN: при этой нагрузке рельеф сте-

нок не выявляется; на поверхности валика сохраняется

рельеф исходной поверхности. Подъем средней высо-

ты валиков по краям отпечатка относительно средней

высоты поверхности вне отпечатка составляет 200 nm.

Отметим, что поверхность отпечатка более плоская, по

сравнению с описанной ранее, и имеет более гладкий

рельеф. На АСМ изображении проявляются следы лока-

лизации пластической деформации аморфного покрытия.

На это указывает и слабая рельефность поверхности

отпечатка. Локализация деформации аморфного веще-

ства широко распространенное явление [33] и связана

с неоднородностью атомного строения.

На рис. 8 приведено ПЭМ-изображение участка cross-

section образца, включающего зону отпечатка индентора

при нагрузке 35mN. Из него следует, что сохраняется

компактность нанокристаллического образца и под ин-

дентором, и вне его.

Это подтверждается и ПЭМ-изображениями высокого

разрешения (рис. 9) областей в стороне от зоны дей-

ствия индентора (a) и под индентором: вблизи поверх-

ности (b) и вблизи границы с подложкой (c).

Рис. 8. ПЭМ-изображения cross-section гетероструктуры Si-

нанокристаллическое покрытие ГА в зоне действия индентора.

На ПЭМ-изображении cross-section образцов при ма-

лом увеличении в зоне действия наноиндентора про-

является контраст (отмечен стрелками на рис. 8), со-

ответствующий направлению сдвига области материала

под индентором относительно смежных областей. Ана-

лиз изображений высокого разрешения в зоне сдвига

(вставка на рис. 8), а также под индентором вблизи

поверхности (рис. 9, b) и вблизи границы с подложкой

(рис. 9, c) позволяет сделать заключение об отсутствии

трещин, т. е. в процессе деформации структура остава-

лась плотной.

Анализ ПЭМ изображений в стороне от зоны дей-

ствия индентора (рис. 9, a) показывает, что они соот-

ветствуют кристаллической фазе ГА с размером зерен

до 50 nm.

В то же время следует отметить уменьшение размера

зерен и изменение фазового состава в области под

индентором: выявляются участки аморфной структуры

и нанозерна трехкальциевого фосфата (ТКФ).
Если сопоставить данные по твердости с характер-

ными для металлических материалов, то можно за-

метить существенную разницу: в отличие от ГА в

случае металлов наиболее пластичны монокристаллы;

большая твердость свойственна нанокристаллическим

структурам; промежуточные величины — для аморфных

металлических сплавов.

В металлических наноструктурах проявление дис-

локационного механизма внутризеренной деформации

лимитируется эффектом размера зерен и включается

процесс межзеренного проскальзывания [34]. При этом

считают, что аморфная фаза на границах нанозерен

лимитирует прочность нанокристаллических структур

металлов [35].
Слабую зависимость твердости ГА от структуры мож-

но объяснить недислокационным механизмом деформа-

ции ГА с учетом особенностей его атомной структуры.

Если исходить из того, что структурной единицей ГА
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Рис. 9. ПЭМ-изображения высокого разрешения участка cross-section гетероструктуры Si — нанокристаллическое покрытие ГА

и картины Фурье-преобразования изображений структуры вне зоны действия индентора (а) и в зоне отпечатка индентора: под

индентором (b) и вблизи межфазной границы с подложкой (c); линиями выделены следы плоскостей кристаллической решетки.

является выделенный на рис. 10 кластер Са9(РО4)6
(кластер Познера [36]), то проявление пластичности и

АФК, и, в соответствующей мере, кристаллического ГА

может быть связано с
”
проскальзыванием“ по межкла-

стерным границам, характеризующимся меньшей связью

по сравнению с внутрикластерными межатомными свя-

зями. Из сопоставления ИК-спектров АФК и кристал-

лического ГА [37] (положение пиков, характеризующих

колебательные моды тетраэдров PO−3
4 , указывает на

практически одинаковое окружение атомов фосфора) и

рентгеновской дифрактометрии АФК [36,38] (радиаль-
ное распределение атомов), высказано предположение,

что кластерное строение с возможным структурным

фрагментом Са9(РО4)6 свойственно АФК.

В пользу кластерного представления структуры ГА

свидетельствуют и рост его кристаллов слоями тол-

щиной около 0.8 и 1.6 nm, и обнаружение стабильных

кластеров размером около 0.8 nm в модельных аналогах

внеклеточной жидкости тела (SBF) методом динами-

Рис. 10. Кластер Са9(РО4)6 в решетке ГА (проекция элемен-

тарной ячейки на плоскость (0001)).

ческого рассеяния света [39], и малая скорость роста,

более соответствующая кинетике роста молекулярных

кристаллов, и аморфизация ФК при механическом разру-

шении [40]. Не исключается и фрагментизация в процес-

се наноиндентирования до уровня кластеров Са3(РО4)2
и групп РО3−

4 , для которых характерна ковалентная

связь. В то же время вращение и перестройка фосфатных

групп РО3−
4 может происходить легко, поскольку они

связаны только посредством трех атомов кислорода из

четырех (отличие от силикатной границы, где четыре

атома кислорода участвуют в связи со смежными).
Таким образом, проявляемая пластичность может отра-

жать фрагментацию на разных уровнях с возможностью

последующего частичного восстановления промежуточ-

ных фосфатов кальция (механохимический процесс син-

теза). Различием в связях на межкластерных границах в

кристаллическом ГА и в АФК может быть объяснена

количественная разница их твердости. Поэтому есть

основание в многоуровневом представлении процессов

пластической деформации [40]: в случае ГА можно

выделить наноуровень, связанный кластером Познера.

При этом в нанокристаллическом ГА не исключает-

ся включение механизма межзеренного проскальзыва-

ния, чему может способствовать и выявленная нами

дислокационная структура большеугловых границ [24].
В процессе пластического деформирования ГА проис-

ходят перестройки атомных кластеров. Механизм атом-

ных перестроек связан со сменой соседей. При этом

происходит разрыв химических связей и образование

новых. Такое переключение химических связей можно

рассматривать как химическую реакцию в твердой фазе,

активированную механическим воздействием на веще-

ство (механоактивация).
Наиболее слабым звеном в цепях химических связей в

ГА является связь СаО. Энергия связи молекулы СаО со-

ставляет 91 kcal/mol [41]. Для группы РО3−
4 142 kcal/mol.

Это позволяет ожидать преобладающие перестройки

атомных кластеров в подсистеме связей СаО.
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При невысоких температурах для атомных перестроек

характерна их атермичность. В этом режиме деформи-

рования может происходить уменьшение размера кри-

сталлитов вплоть до образования аморфной структуры.

Дробление структуры может доходить до фрагментов

различного уровня: кластер Познера, Са3(РО4)2, РО
3−
4 ,

СаО. При повышении температуры должна давать вклад

термоактивационная компонента деформации. В этих

условиях механостимулированные разрушения сопро-

вождаются частичным восстановлением атомных струк-

тур кристаллических фаз, как это происходит, напри-

мер, при наноиндентировании аморфных металлических

сплавов [42–45]: в зоне отпечатка наблюдается образова-

ние кристаллических фаз, соответствующих элементно-

му составу деформированных областей.

Как показывают результаты, приведенные на рис. 4,

твердость нанокристаллического покрытия близка к

твердости монокристалла. Этот факт можно объяснить

следующим. При деформировании на начальном этапе

происходит облегченное проскальзывание по межкри-

сталлитным границам. Оно ограничивается тройными

стыками нанозерен и изломами на плоских фрагментах

границ. Деформация, которая создается в результате

этого проскальзывания, может составлять 0.01−0.1 долю

от общей упругой деформации, что следует из расчетов

упругих модулей поликристаллов и из эксперименталь-

ных данных о высоте зернограничного пика внутрен-

него трения [46] и свидетельствует о малом вкладе

зернограничного проскальзывания в общую пластиче-

скую деформацию. Несмотря на это, наличие слабого

звена в пластической деформации в виде границ зерен

приводит к концентрации механических напряжений на

препятствиях (тройные стыки) для проскальзывания по

границам зерен, что способствует разрушению кристал-

лической структуры ГА.

Уменьшение твердости ГА в аморфном состоянии объ-

ясняется уменьшением числа химических связей между

контактирующими атомными кластерами. Пластическое

деформирование ГА в кристаллическом и аморфном

состояниях происходит по одинаковому механизму —

разрыв химических связей и образование новых. Этот

процесс происходит без ярко выраженных медиаторов,

каковыми являются дислокации в кристаллах с простой

структурой. Поэтому напряжение течения определяется

количеством химических связей между атомными кла-

стерами. Судя по величине твердости, число связей в

аморфных структурах примерно в 2 раза меньше, чем в

кристаллических.

4. Заключение

Установлено, что деформация нанокристаллических,

аморфно-кристаллических и аморфных образцов ГА име-

ет упруго-пластический характер; при этом твердость

нанокристаллических образцов соответствует средним

величинам твердости монокристаллов ГА (индивидуаль-
ные микрокристаллы). Наибольшую пластичность имеет

АФК. Исходя из отсутствия дислокаций в объеме зерен

ГА и на основе кластерного представления структуры

АФК и ГА (кластеры: Са9(РО4)6, Са3(РО4)2 и РО3−
4 )

сделан вывод о реализации пластической деформации в

этих структурах по механизму кластерной фрагментации

и межкластерного проскальзывания.
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