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ВВЕДЕНИЕ 
 

Одной из основных проблем физического и прикладного материало-
ведения является создание и разработка новых материалов, обладающих 
уникальными функциональными свойствами. В настоящее время прогресс 
в этом направлении в значительной мере достигается путем получении 
материалов в наноструктурном состоянии (наноматериалов), что привело 
к постепенному выделению нового направления в материаловедении – на-
ноструктурное материаловедение. Это в первую очередь обусловлено не-
обходимостью создания материаловедческих основ «инженерии» (конст-
руирования) фазового состава, структуры, субструктуры и напряженного 
состояния наноструктурных материалов для достижения ими уникальных 
функциональных свойств. При этом, прежде всего, уникальные свойства 
наноматериалов определяются их структурой, для которой характерно 
обилие поверхностей раздела (межзеренных границ и тройных стыков – 
линий встречи трех зерен). 

Возможностью достаточно простого получения наноматериалов с 
уникальными свойствами обусловлен наблюдаемый в последнее время 
повышенный интерес к вакуумно-плазменным методам получения таких 
материалов [1 − 11]. В книге рассматриваются вакуумно-плазменные ме-
тоды физического осаждения покрытий, относящиеся к получившим на-
звание в мировой литературе PVD (Phisical Vapon Deposition) – методу. 
Имеющаяся в этой области литература чрезвычайно обширна. Однако во-
просы, связанные с закономерностями формирования наноструктуры, по-
лучаемой при конденсации материала из ионно-плазменных потоков, но-
сят довольно разрозненный и зачастую противоречивый характер. Поэто-
му актуальным стал вопрос объединения в одной книге описания физиче-
ских и технологических параметров наиболее используемых методов по-
лучения наноструктурных материалов вакуумно-плазменными методами с 
закономерностями формирования их фазового состава, структурного, суб-
структурного и напряженного состояний. 

Рассматриваются два наиболее используемые для получения туго-
плавких покрытий направления: вакуумное распыление и вакуумное ис-
парение. Как в первом, так и во втором случае дальнейшие этапы процесса 
нанесения включают частичную или полную ионизацию распыленных 
(испаренных) атомов, химические и плазмохимические реакции при пода-
че реакционного газа, осаждение покрытия на подложку. В настоящее 
время наиболее используются установки, имеющие следующие разно-
видности источников плазмы: дуговые источники, генерирующие в ваку-
умное пространство камеры плазму пятном сильноточного низковольт-
ного разряда, развивающегося исключительно в парах материала като-
да, что позволяет обеспечить степень ионизации плазмы до 80 ÷ 95 %, 
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или магнетронно-ионные источники плазмы, генерирующие плазму в 
вакуумное пространство камеры благодаря распылению вещества при 
бомбардировке катода-мишени высокоэнергетичными ионами инертно-
го или реактивного газа, при этом степень ионизации пароионного по-
тока обычно не превышает 20 %. 

Следует отметить, что в связи с ограниченностью объема книги в 
ней не рассматривались особенности, присущие ряду методов получения 
покрытий в вакууме, построенных на комплексном воздействии на фор-
мируемый материал (например, совмещающие осаждение с высокоэнерге-
тической имплантацией, химико-термические методы, методы лазерного 
или взрывного воздействия и др.), а также в настоящее время достаточно 
редко используемые в чистом виде терморезистивные методы. 

В соответствии с этим первая глава в книге посвящена методам по-
лучения покрытий ионным распылением. В этой главе рассмотрены ос-
новные физические принципы и технологические особенности наиболее 
часто используемых схем ионного распыления. Прежде всего – это на-
шедший из-за своей простоты и эффективности наибольшее промышлен-
ное применение, метод магнетронного распыления, а также предшест-
вующие его появлению диодные и триодные методы. 

Вторая глава посвящена вакуумно-дуговым системам нанесения по-
крытий. В этой главе отражено современное состояние вопроса техноло-
гии получения защитных износостойких покрытий методом вакуумно-
дугового испарения. Основой, объединяющей вакуумно-дуговые системы, 
является использование в качестве источника заряженных частиц низко-
температурной плазмы низкого давления, в которой происходят процессы 
во внешних электронных оболочках атомов или молекул (возбуждение, 
ионизация, диссоциация и обратные им процессы), но при этом не затра-
гиваются глубокие электронные оболочки и не имеют места ядерные 
процессы. Температура газовой плазмы не превышает 106 К, а концентра-
ция заряженных частиц составляет 1014 ÷ 1021 м−3. 

Интерес, проявляемый к источникам подобного типа, объясняется их 
высокой эффективностью при получении ионизированных и высокоско-
ростных потоков вещества и открывшейся возможностью управления 
протеканием процесса формирования покрытия. Вакуумно-дуговые ис-
точники плазмы позволяют получать покрытия из чистых металлов и 
сплавов, осуществлять плазмохимический синтез простых и сложных со-
единений и формировать сложные комбинированные покрытия. Особен-
ностью получаемых покрытий является высокая адгезия к материалам с 
различными физико-химическими свойствами. 

При всех положительных характеристиках вакуумно-дуговых гене-
раторов плазмы (простоте, технологичности, долговечности, надежности и 
т. д.) их широкое применение ограничивается двумя значительными не-
достатками этого метода: относительно большим расхождением генери-
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руемого потока плазмы и наличием в нем микрокапельной фазы эроди-
руемого катода. Вследствие этого одной из основных проблем, возни-
кающих при практическом использовании вакуумного дугового разряда, 
является управление потоком плазмы − его фокусировка, очистка от ней-
тральных атомов и макрочастиц, сканирование и т. п. Решение этой задачи 
осложняется тем, что ионный компонент плазмы вакуумной дуги состав-
ляют хотя и относительно медленные, но, в большинстве случаев, тяже-
лые ионы, и управление потоком такой плазмы, осуществляемое в услови-
ях замагниченности ионов, требует создания достаточно сильных стацио-
нарных магнитных полей. Поэтому более перспективным является приме-
нение различных систем плазменной оптики, действие которых основано 
на проникновении внешнего электрического поля в объем плазмы в усло-
виях намагниченности электронного компонента и наличия замкнутого 
электронного тока Холла. 

В третьей главе рассмотрены структурные особенности материалов, 
полученных ионным распылением. В настоящее время известно, что соот-
ношение между свойствами твердых тел и их структурой имеет фунда-
ментальное значение как на макро-, так и на наноуровне. Поэтому изуче-
ние структуры является одной из важнейших задач наноструктурного ма-
териаловедения. Основной элемент структуры – зерно или кристаллит. 
При нанометровом размере − это, по сути, области когерентного рассея-
ния. Поэтому для исследования наноструктурных материалов столь эф-
фективно применение дифракционных методов. Используя такие методы, 
можно получить информацию о размере кристаллитов, о распределении 
зерен по размерам, о толщине, количестве слоев в многослойных нано-
объектах и др. 

Благодаря особенностям, присущим вакуумно-дуговому методу, в 
настоящее время нашли наибольшее применение и, соответственно, явля-
ются наиболее исследованными материалы, полученные этим методом в 
реактивной среде, в основном, в азотной атмосфере или в атмосфере на ее 
основе. Это двойные, тройные и четверные нитриды переходных метал-
лов. На закономерности формирования структуры и фазового состава та-
ких покрытий обращено основное внимание в четвертой главе книги. 

Многофакторность рассматриваемого физического процесса как 
для методов получения покрытий, основанных на ионном распылении, 
так и для методов, основанных на вакуумно-дуговом испарении, и 
сложная взаимосвязь между отдельными параметрами такого процесса 
обуславливают трудность его математического моделирования и не по-
зволяют в настоящее время построить всесторонне-обоснованную модель 
формирования структурно-фазового состояния. 

Безусловно, ввиду ограниченности объема данной монографии в ней 
нашла отражение лишь небольшая часть результатов, имеющихся в облас-
ти фазово-структурной «инженерии» вакуумно-плазменных покрытий. В 
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то же время отдельные вопросы детально изучены и для них определены 
физически-обоснованные закономерности, которые помещены в данной 
книге. 

Авторы надеются, что книга будет полезна не только материалове-
дам и технологам, но и широким кругам научных работников, связанных 
по роду своей деятельности с проблемами сильно неравновесных систем, 
физического и прикладного материаловедения конденсированных систем, 
структурного анализа материалов в неравновесном состоянии, фазовых 
превращений, а также преподавателям и студентам вузов при изучении 
соответствующих курсов. 
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ГЛАВА 1. ХАРАКТЕРИСТИКИ И РАЗНОВИДНОСТИ МЕТОДОВ 
ПОЛУЧЕНИЯ ПОКРЫТИЙ ИОННЫМ РАСПЫЛЕНИЕМ  

В ВАКУУМЕ 
 

1.1. Физические принципы газового разряда 
 

Электрические разряды в газе подразделяют на несамостоятельные 
и самостоятельные. К несамостоятельным относятся разряды, для под-
держания которых требуется эмиссия электронов из катода или образова-
ние заряженных частиц в разрядном промежутке под действием внешних 
факторов, например, таких, как нагрев катода, облучение катода или газа 
в разрядном промежутке. Условие самостоятельности разряда имеет про-
стой физический смысл: разряд становится самостоятельным, если один 
вышедший из катода электрон порождает такое количество ионов, кото-
рое способно при попадании на катод вновь выбить из него не менее од-
ного электрона. 

Включив заполненный газом разрядный объем с двумя плоскопарал-
лельными холодными электродами в электрическую цепь с источником 
высокого постоянного напряжения и балластным сопротивлением и изме-
няя при этом величину протекающего тока в цепи, можно наблюдать раз-
личные виды электрического разряда, различающиеся как физическими 
процессами в межэлектродном пространстве и на электродах, так и харак-
тером свечения и величиной падения напряжения между электродами. На 
рис. 1.1 приведена вольтамперная характеристика газового разряда между 
двумя плоскими электродами [1]. 

При протекании в разрядном промежутке слабого тока концентра-
ции электронов и ионов столь малы, что пространственный заряд не иска-
жает внешнего поля. Если расстояние d между электродами мало по срав-
нению с их поперечными размерами, то напряженность поля E(x) одина-
кова во всех точках, как и в отсутствии ионизации. Для поддержания та-
кого самостоятельного разряда к электродам должно быть приложено на-
пряжение, равное потенциалу зажигания Uзаж. Именно оно и обеспечивает 
стационарное воспроизводство электронов, вылетающих с катода и вытя-
гиваемых на анод. 

Напряжение зажигания разряда определяется законом Пашена и за-
висит только от давления и величины межэлектродного расстояния. Этот 
закон часто называют еще законом подобия, так как из него следует, что 
напряжение зажигания для двух устройств одинаково, если конфигура-
ции электродов и их расположение подобны, а давление газа в них обрат-
но пропорционально соответствующим линейным размерам. Этот закон 
хорошо выполняется для всех газов в широком диапазоне давлений от 1 ÷ 
105 Па. 
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Следует иметь в виду, что закон Пашена нарушается при значитель-
ном уменьшении давления газа р и расстояния d между электродами, ко-
гда средняя длина свободного пробега электронов и ионов становится 
большой по сравнению с d. Например, при расстоянии между электродами 
10−2 м нарушение закона Пашена заметно при давлении газа порядка 10−4 
Па. При этих условиях уменьшение давления газа уже не вызывает повы-
шения напряжения возникновения разряда, а уменьшение расстояния ме-
жду электродами приводит к снижению его величины. 

 

 
 
Рис. 1.1. Вольтамперная характеристика газового разряда: АВ − область неса-
мостоятельного разряда; ВС − тёмный таусендовский разряд; CD − участок с 
поднормальным тлеющим разрядом; DE − нормальный тлеющий разряд; EF − 
аномальный тлеющий разряд; FGH − дуговой разряд; FG − переход к дуговому 
разряду; GH − основной дуговой разряд 

 
До тех пор, пока напряженность электрического поля Е(x) не зависит 

от плотностей зарядов (от тока), вольтамперная  характеристика 
разряда  есть U(i) = const = Uзаж. Это условие соответствует темному 
таунсендовскому разряду, участок ВС, при токах 10−10 ÷ 10−5 А. 

При дальнейшем наращивании тока − напряжение на электродах па-
дает и в довольно большом диапазоне токов почти не изменяется. Данный 
участок DE соответствует нормальному тлеющему разряду. Нижней части 
переходного участка CD отвечает поднормальный тлеющий разряд. 

При изменении разрядного тока, в области нормального тлеющего 
разряда, плотность его на катоде остается неизменной. Светящееся же 
токовое пятно на поверхности катода при этом или расширяется, или со-
кращается. Напряжение на разряде при этом остается постоянным до тех 
пор, пока тлеющий разряд не покроет всю поверхность катода. 

После того, как тлеющее свечение охватит всю поверхность катода, 
для увеличения разрядного тока уже необходимо повышать напряжение 
питания, чтобы обеспечить выход с рабочей поверхности катода больше-
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го количества электронов. С ростом плотности катодного тока развивает-
ся аномальный тлеющий разряд (нарастающий участок EF). Область су-
ществования тлеющего разряда ограничена давлениями меньше 105 Па и 
силой тока менее 1 А. 

При токе, близком к единице ампер, тлеющий разряд срывается в 
дугу. Данный переход при постепенном увеличении тока вызывается ра-
зогревом катода и возникновением на какой-то стадии термоэлектронной 
эмиссии. Увеличение электронного тока вызывает и рост суммарного то-
ка разряда, а также приводит к уменьшению катодного падения потен-
циала. Последнее обстоятельство является одним из существенных при-
знаков перехода разряда от тлеющего к дуговому. Увеличение силы тока, 
а, следовательно, и концентрации электронов способствует увеличению 
числа актов ионизации в положительном столбе. 

Для поддержания равновесия между числом образовавшихся и по-
терянных ионов в этих условиях необходимо меньшее падение напряже-
ния. Эта зависимость находит свое отражение в вольтамперной характе-
ристике: при переходе из области тлеющего разрядами в область дуги ха-
рактеристика из возрастающей становится падающей, т. е. увеличение то-
ка приводит к уменьшению напряжения горения. 

Для тугоплавких металлов переход к дуговому разряду происходит 
более или менее плавно, а для легкоплавких металлов − мгновенно, с воз-
никновением катодного пятна. Участок FG описывает переходный уча-
сток к дуговому разряду GH. 

Носителями заряда в межэлектродном промежутке являются элек-
троны и ионы, движущиеся вдоль силовых линий электрического поля. В 
тлеющем разряде давление газа р таково, что средние длины свободного 
пробега ионов λi и распыленных атомов мишени λа малы по сравнению с 
расстоянием d между электродами.  

Поэтому возможны многократные столкновения между газовыми 
частицами и электронами, что приводит к образованию ионов, бомбарди-
рующих поверхность катода (мишени). Эти ионы выбивают (распыляют) 
атомы из материала катода (мишени). Последние, однако, частично могут 
ионизироваться и диффундировать обратно к катоду, что снижает эффек-
тивность процесса распыления. 

 
 

1.2. Этапы получения функциональных покрытий методам ионного 
распыления 

 
В процессах ионного распыления в вакууме (ионно-плазменное рас-

пыление) материал получают путем распыления твердотельной мишени 
ускоренными ионами. Одним из важнейших отличий ионно-плазменного 
нанесения является высокая энергия распыленных частиц (от единиц до 
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сотен электронвольт) по сравнению с пленкообразующими частицами при 
термо-резистивных методах (менее 1 электронвольта), что позволяет оса-
ждающимся частицам внедряться в приповерхностные слои, обеспечивая, 
в частности, высокую адгезию пленки к подложке. 

К достоинствам ионно-плазменноего нанесения можно отнести: 
− возможность получения покрытий тугоплавких и неплавящихся 

материалов, поскольку процесс распыления не требует расплавления ма-
териала; 

− сохранение стехиометрического состава покрытий при осаждении 
многокомпонентных материалов; 

− высокая энергия осаждаемых частиц обеспечивает снижение ми-
нимальной температуры эпитаксиального роста; 

− возможность получения покрытий различных соединений (напри-
мер, окислов или нитридов) при введении в газоразрядную плазму хими-
чески активных (реактивных) газов; 

− возможность очистки подложки и растущего покрытия ионной 
бомбардировкой до, в процессе и после окончания процесса нанесения. 

Функциональные характеристики вакуумно-плазменных покрытий 
определяются параметрами процессов, используемых при формировании 
материала, и его химическим составом. Проблема в том, что каждый про-
цесс получения материала определяется параметрами, часть из которых 
взаимосвязаны. Например, при использовании метода ионного распыления 
в вакууме этими параметрами являются ток разряда Id и напряжение Ud, 
смещение подложки Us, плотность ионного тока подложки is, температура 
подложки Ts, расстояние от подложки до мишени ds-t, скорость осаждения 
aD, скорость потока распыляемого газа φ, парциальное давление реактив-
ного газа pRG, полное давление распыляемого газа pТ = pRG + pАR. Так же к 
таким параметрам относятся: скорость откачки вакуумной системы, ос-
новное давление в камере осаждения p0, местоположение входных отвер-
стий распыляемых газов, взаимная ориентация мишени и поверхности под-
ложки (перпендикулярное или наклонное осаждение), постоянно вращаю-
щиеся или линейно движущиеся подложки, усиление плазмы дополнитель-
ным высокочастотным, сверхвысокочастотным разрядами, применение 
внешнего магнитного поля, обычно производимое электромагнитными ка-
тушками Гельмгольца для удержания плазмы, геометрия камеры осажде-
ния. 

Ионно-плазменный процесс нанесения можно разделить на три ос-
новные этапа: 

− распыление материала мишени, 
− перемещение материала в пространстве мишень-подложка, 
− осаждение материала на подложке. 
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1.2.1. Распыление ионной бомбардировкой материала мишени 
 

Этап распыления мишени определяет вид и исходное количество 
материала, который может быть осажден на подложке, исходную энергию 
распыленных частиц и их пространственное распределение. 

Бомбардировка твердотельной мишени энергетическими ионами 
вызывает распыление материала мишени, если энергия бомбардирующего 
иона превышает некоторое пороговое значение. При распылении 
происходит передача кинетической энергии бомбардирующего иона 
атомам твердого тела и последующий вылет через поверхность тех частиц, 
энергия которых достаточна для преодоления поверхностных сил со 
стороны твердого тела. 

Эффективность распыления характеризуют коэффициентом рас-
пыления Y, который определяется как среднее число атомов, удаляемых с 
поверхности твердого тела одним бомбардирующим ионом. 

Для характеристики распыления многокомпонентных материа-
лов используют парциальные коэффициенты распыления отдельных 
компонентов. 

При облучении твердого тела ионным пучком, направленным по 
нормали к поверхности, коэффициент распыления (в приближении ли-
нейного каскада) равен: 

 

,)()/(042,0
0

12

U
ESMMY nα

=      (1.1) 

 
где Sn − сечение упругого торможения; U0 − энергия связи поверхностных 
атoмов; α(М2/М1) − коэффициент, определяемый отношением масс атома 
твердого тела и бомбардирующего иона (рис. 1.2).  

Возрастание коэффициента α с увеличением отношения масс M2/М1 
обусловлено, в основном, увеличением вклада случаев рассеяния на 
большой угол при уменьшении массы иона, в результате чего часть 
каскадов столкновений оказывается сосредоточена вблизи поверхности. 

При (М2/М1) < 1 ион движется в твердом теле практически прямоли-
нейно, и большинство столкновений в каскаде происходит далеко от по-
верхности, откуда выход атомов в вакуум затруднен.  

Следовательно, при равных удельных энергетических потерях лег-
кие ионы распыляют мишень с большей эффективностью, чем тяжелые. 

Для практики важными характеристиками распыления являются за-
висимости коэффициента распыления от энергии бомбардирующих 
ионов и угла их падения относительно нормали к поверхности. 

Зависимость коэффициента распыления от энергии иона полностью 
определяется зависимостью от энергии сечения упругого торможения. 
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Рис. 1.2. Зависимость коэффициента α от отношения масс атома твердого тела и 
бомбардирующего иона [2] 

 
Зависимость коэффициента распыления от угла падения ионов 

(вплоть до Sθ  ~ 70°) в общем случае имеет вид: 
 

0 f
S SY Yθ θ −=( ) ( )(cos ) ,    (1.2) 

 
Обычно показатель степени f равен 5/3. Однако для легких ионов 

при выполнении условия М2/М1 >> 1 наиболее хорошее соответствие с 
экспериментальными результатами дает зависимость 1/cosθS.  

Значение угла, соответствующего максимальному коэффициенту 
распыления, определяется выражением: 

 

( )

1
222 3

0 1 2

2 2
3 2

1 1 2

5

2
Ra N Z Z E

E Z Z

ππθ
⎡ ⎤
⎢ ⎥= −
⎢ ⎥+⎢ ⎥⎣ ⎦

max ,     (1.3) 

                               

 
где а0 − боровский радиус; N − атомная плотность мишени; Z1 − атомный 
номер иона; Z2 − атомный номер атома мишени; Е1 − энергия бомбарди-
рующего иона; ER − относительная энергия иона в системе центра масс. 

С ростом энергии ионов θтах увеличивается, так как возрастает 
способность иона преодолевать силы отталкивания на поверхности 
мишени. 
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Температура мишени практически не влияет на распыление при 
температурах, далеких от точки плавления. Однако сильный разогрев 
приповерхностной области распыляемой мишени за счет ионной бом-
бардировки, особенно при отсутствии достаточного теплоотвода, спо-
собствует усилению диффузионных процессов. Вследствие интен-
сивного дефектообразования при ионной бомбардировке коэффици-
ент диффузии примесей в распыляемой мишени будет существенно 
выше, чем при обычной термической диффузии. В случае многокомпо-
нентной мишени это может привести к изменению состава на поверхно-
сти. Поэтому необходимо поддерживать относительно низкую температу-
ру распыляемой мишени. 

Частицы, удаляемые из твердого тела при распылении, − это пре-
имущественно нейтральные атомы, некоторую долю которых состав-
ляют конгломераты атомов (кластеры), а также ионы. При ионной бом-
бардировке по нормали к поверхности аморфных и поликристалличе-
ских мишеней пространственное распределение распыленных частиц в 
первом приближении подчиняется закону косинуса: 
 

0V VJ Jϑ ϑ=( ) ( ) cos ,    (1.4) 
 
где VJ ϑ( )  − интенсивность потока распыленных частиц; J(0) − интенсив-
ность потока распыленных частиц в направлении нормали к поверхности; 

Vϑ − угол вылета частиц, отсчитываемый от нормали к поверхности. 
Однако, как показывает эксперимент, пространственное рас-

пределение распыленных частиц зависит от энергии бомбардирующих ио-
нов. При низких энергиях ионов (менее 1 кэВ) наблюдается так называе-
мое «подкосинусное» распределение, т. е. большее по сравнению с зако-
ном косинуса число частиц распыляется вдоль поверхности и меньшее − 
по нормали к ней. При энергиях ионов, превышающих 10 кэВ, преимуще-
ственное распыление происходит в направлении нормали к поверхности − 
так называемое «надкосинусное» распределение. 

Вид энергетического спектра распыленных частиц зависит от вида 
распыляемого материала, угла эмиссии распыленных частиц и слабо 
зависит от энергии бомбардирующих ионов. Максимум в энергетическом 
распределении распыленных частиц соответствует энергии между по-
ловинным и полным значениями поверхностной энергии связи мате-
риала мишени. Средняя энергия распыленных частиц на 1 ÷ 2 порядка 
выше энергии испаренных частиц. Некоторое возрастание средней энергии 
распыленных частиц наблюдается с ростом энергии бомбардирующих 
ионов до значений ~ 1 кэВ, но при дальнейшем увеличении энергии ионов 
вид энергетического спектра распыленных частиц остается практически 
неизменным. 



 19

1.2.2. Перенос распыленного материала в пространстве 
мишень-подложка 

 
Процессы переноса определяют эффективность доставки рас-

пыленного материала на подложку и энергию осаждающихся частиц. 
Перенос потока атомов, молекул или ионов к подложке различается 

по условиям: 
1) химического взаимодействия 
− нереактивный; 
− реактивный (взаимодействие с реактивным газом атмосферы); 
2) энергетических характеристик 
− бесстолкновительный; 
− с малым числом столкновений (<3) при перемещении мишень-

подложка; 
− с большим числом столкновений при перемещении мишень-

подложка. 
Характер движения распыленных частиц материала в пространстве 

мишень − подложка с точки зрения энергетических характеристик опре-
деляется вероятностью рассеяния частиц на атомах рабочего газа, т. е. за-
висит от давления и расстояния мишень-подложка. При малых давле-
ниях и малых расстояниях перенос распыленных частиц происходит 
практически по прямой, поскольку при таких условиях вероятность рас-
сеяния частиц очень мала. По оценкам весь распыленный материал будет 
достигать подложки при условии, что произведение pD < 4 Па·см, где р − 
давление в пространстве переноса; D − расстояние мишень-подложка. При 
высоких давлениях часть распыленных частиц в результате многократных 
столкновений с атомами газа и рассеяния на большие углы будет иметь 
нулевую скорость по направлению к подложке. Исчезает направленность 
движения распыленных частиц. В пространстве мишень-подложка соз-
дается градиент плотности распыленных частиц, вызывающий 
диффузию частиц по направлению к подложке. В этом случае про-
цент распыленного материала П, достигающего подложки, равен [2]: 
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    (1.5) 

 
где D − расстояние мишень-подложка; λ − длина свободного пробега рас-
пыленных атомов; М3 − атомная масса атомов газа; М2 − атомная масса 
распыленных атомов. 

Длина свободного пробега распыленных атомов с массой М2 и теп-
ловой скоростью в газе, состоящем из атомов с массой М3, с учетом того, 
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что плотность распыленных атомов практически всегда существенно ниже 
плотности атомов газа, определяется соотношением: 
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(1.6) 

 
где p − давление газа; d2 и d3 − эффективные диаметры распыленных ато-
мов и атомов газа, соответственно. Если скорость распыленных атомов 
больше тепловой, то диффузия имеет характер ускоренной диффузии. 

Поскольку при столкновении с атомами газа распыленные частицы 
теряют энергию, то при высоких давлениях на этапе переноса может 
теряться одно из основных преимуществ ионно-плазменного нанесения − 
высокая энергия частиц, осаждающихся на подложке. 

Если предположить, что по поверхности дисковой мишени радиуса 
R плотность ионного потока одинакова и что рассеяние атомов на пути от 
мишени к подложке не происходит (рис. 1.3), то толщина покрытия в 
произвольной точке подложки может быть описана выражением: 
 

,coscos
2r

tVh
π

θϕ ⋅⋅⋅
=      (1.7) 

 

где V – скорость распыления; φ – угол между нормалью к поверхности 
распыления и направлением распыления; θ – угол между нормалью к по-
верхности подложки и направлением осаждения; r − расстояние от эле-
мента распыления до точки осаждения; t − время распыления (осаждения). 

 
Рис. 1.3. Геометрическая схема построения модели мишень-подложка 
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1.2.3. Процесс осаждения материала на подложке 
 

Для классификации процесса осаждения можно использовать осо-
бенности, связанные с основными технологическими режимами нанесения 
покрытий, к которым относятся: 

1) давление в рабочей камере при нанесении рабочего газа (инерт-
ного, химически активного, смеси) и давление остаточных газов (оста-
точной атмосферы или исходный вакуум, Рост); 

2) температура подложки (Тп); 
3) скорость осаждения покрытия (vосажд); 
4) энергия осаждаемых частиц (Еосажд); 
5) доля ионизированных частиц (Кион). 
Осаждение материала на поверхности подложки происходит сле-

дующим образом. Когда частицы распыленного материала достигают по-
верхности подложки, то в результате соударения частиц с поверхностью 
происходит обмен энергией, вследствие чего частицы могут или упруго 
отразиться от поверхности, или адсорбироваться на ней. Критерием 
обмена энергией падающей частицы с подложкой служит коэффициент 
термической аккомодации ат. Случай полной термической аккомодации, 
при котором ат = 1, соответствует полному обмену энергии между па-
дающей частицей и поверхностью, т. е. «прилипанию» частицы к по-
верхности и установлению равновесия. Количественно ат можно выра-
зить через температуры или энергии падающих частиц (Т1, E1), адсорбиро-
ванного слоя (Та, Еа) и поверхности (Ts, Es) в следующем виде [3, 4]: 
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Если Ta = Ts или Ea = Es , то, разумеется, ат = 1. При Ts < Ta < T1 (Es < Ea < 
E1) ат < 1, что соответствует меньшей аккомодации. 

Теоретически установлено, что атом, попавший на поверхность, ос-
тается на ней, если его потенциальная энергия превышает энергию де-
сорбции Едес не более, чем приблизительно в 25 раз [5]. 

Вероятность адсорбции обычно характеризуют коэффициентом кон-
денсации (коэффициентом прилипания), равным отношению числа ад-
сорбированных частиц к числу частиц, падающих на поверхность. Число 
адсорбированных единичных атомов Na связано с потоком атомов на по-
верхность J1 следующим выражением: 
 

[ ]1( ) 1 exp(a s sN t J tτ τ= − − ,     (1.9) 
 

где t − время осаждения; τs − время жизни адсорбированного атома на по-
верхности. Время жизни адсорбированного атома (адатома) на поверх-
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ности после установления термического равновесия может быть оп-
ределено по формуле: 
 

,exp1 ⎟
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⎛= −

kT
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aa ντ      (1.10) 

 

где va − частота колебаний адсорбированного атома по нормали к поверх-
ности; Ed − энергия десорбции. 

Адатомы могут либо десорбироватья, либо диффундировать по по-
верхности, перескакивая на соседние активные центры. Среднее рас-
стояние, на которое перемещается диффундирующий адатом за время t, 
равно 
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где Da − коэффициент диффузии адатомов; ED − энергия активации диф-
фузии адатомов; Do − предэкспоненциальный фактор. 

Соударения атомов, мигрирующих в адсорбционном слое, приводят 
к образованию атомных кластеров. На начальной стадии рост таких кла-
стеров сопровождается увеличением свободной энергии, т. е. протекает с 
преодолением активационного барьера. По достижении некоторого кри-
тического размера кластера возникает кристаллический зародыш. Рост 
зародыша сопровождается убыванием свободной энергии. При появле-
нии зародыша метастабильная фаза начинает переходить в стабильную. 
Такой переход является самопроизвольным, поскольку сопровождается 
уменьшением свободной энергии. Различные дефекты подложки могут 
инициировать процесс зародышеобразования, уменьшая высоту активаци-
онного барьера. 

Таким образом, в схематическом виде для зародышевого механизма 
можно указать следующую последовательность этапов роста пленки. 

1. Адатомы, размещенные на поверхности с концентрацией Na, взаи-
модействуют между собой, сталкиваясь в процессе диффузии, и образуют 
кластеры (скопления атомов), состоящие из i частиц. Метастабильные 
кластеры, находящиеся в равновесии с адсорбционным слоем, образуют 
критические зародыши с энергией образования ∆Gкр, концентрация кото-
рых равняется Nкp = Na exp(−∆Gкр/kT). 

2. Критические зародыши разрастаются за счет соседних с ними 
адатомов, присоединяющихся в результате диффузии. По мере разраста-
ния зародыши превращаются в островки, форма и размеры которых зави-
сят от свойств подложки, зародышевой фазы и условий роста. Энергия 
образования ориентированных зародышей меньше, чем разориентирован-
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ных, поэтому первые растут быстрее. В результате этого большие остров-
ки в среднем ориентированы по отношению к кристаллографическим на-
правлениям подложки более правильно, чем островки и зародыши ма-
лых размеров. 

3. При соприкосновении островков происходит их коалесценция 
(слияние), в результате чего малые островки, вливающиеся в большие, 
принимают преимущественно эпитаксиальную ориентацию. Коалесцен-
ция соседних сильно разориентированных островков может давать на их 
границах дислокации несоответствия. На этапе коалесценции островков 
образуется сетка зародышевой фазы на поверхности подложки с пусто-
тами, ограниченными кристаллографическими гранями. 

4. Последняя стадия роста обеспечивает заполнение пустот остров-
ковой сетки, в результате чего возникает сплошная пленка осаждаемого 
материала. 

Режимы роста тонких пленок обычно разделяются на послойный, 
островковый и промежуточный. 

1. Послойный рост (layer-by-layer growth). При этом механизме роста 
каждый последующий слой пленки начинает формироваться только после 
полного завершения роста предыдущего слоя. Этот механизм роста на-
зывают также ростом Франка - ван дер Мерве (Frank - van der Merve, FM). 
Послойный рост имеет место, когда взаимодействие между подложкой 
и слоем атомов значительно больше, чем между ближайшими атомами в 
слое. Моноатомные слои заполняются в этом режиме по очереди, т. е. 
двумерные зародыши (толщиной в один атом) следующего слоя об-
разуются на верхней части зародышей предыдущего слоя после его за-
полнения. Схематическое представление послойного роста пленки для 
различной степени покрытия θML (в долях монослоев, ML) показано на 
рис. 1.4,а. 

2. Островковый рост, или рост Вольмера-Вебера (island growth, 
Vollmer-Weber, VW). Этот механизм является полной противоположно-
стью послойному росту. Условием его реализации является преобладание 
взаимодействия между ближайшими атомами над взаимодействием этих 
атомов с подложкой. В островковом режиме маленькие зародыши обра-
зуются прямо на поверхности подложки и затем растут, превращаясь в 
большие островки конденсированной фазы. Затем, сливаясь, эти островки 
образуют после заполнения каналов между ними сплошную пленку. 
Пленки, формирующиеся по этому механизму, становятся сплошными 
лишь при определенной толщине, зависящей от многих факторов, и имеют 
зернистую структуру. 

3. Промежуточным между этими двумя механизмами является рост 
Странски-Крастанова (Stransky-Krastanov, SK, layer-plus-islandgrows). В 
этом случае несколько монослоев пленки растут послойно, а затем проис-
ходит смена механизма роста на островковый. Причина смены механизма 
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роста всегда связана с изменением энергетики поверхности после форми-
рования так называемого смачивающего слоя. К этому механизму могут 
приводить многие факторы, в частности достаточно большое несоответ-
ствие между параметрами кристаллических решеток пленки и подложки. 

Схематические иллюстрации островкового механизма роста и роста 
Странски-Крастанова приведены на рис. 1.4,б и 1.4,в, соответственно. 

Важной особенностью процесса конденсации при ионно-плазменном 
осаждении является внедрение осаждаемых атомов вглубь подложки. 

Глубину (число атомных слоев п), на которую проникает падающий 
на подложку атом, можно приближенно определить по формуле: 

 

,
2ln

ln
1 сср ЕE

n +=
     

(1.12) 

 
где Еср − средняя энергия смещенного при бомбардировке атома подлож-
ки; Ес − энергия сублимации. 

 

 
 

Рис. 1.4. Схематическое представление трех важнейших механизмов роста: а − 
послойный рост, б − островковый рост; в − рост слоя с островками 

 
Величина Еср при малых энергиях бомбардирующих атомов опреде-

ляется формулой: 
 

),(
2
1

minmax EEEср +=      (1.13)

  
где Еmах − максимальная энергия, которая может быть передана бомбарди-
рующим атомом неподвижному атому подложки; Emin − минимальная 
энергия, требуемая для смещения атома подложки из узла кристалличе-
ской решетки. 
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В свою очередь Еmах определяется формулой: 
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где М1 и М2 − массы бомбардирующего атома и атома подложки соответ-
ственно; E1 − энергия бомбардирующего атома. 

К сожалению, четкого понимания всех явлений, определяющих фор-
мирование пленок и последующего роста до толстых покрытий при 
ионно-плазменном нанесении пока нет, поскольку зарождение и рост в 
этом случае происходит в значительно более сложных условиях, чем, на-
пример, в случае получения термовакуумным нанесением. Более высокая 
энергия распыленных частиц по сравнению с испаренными, бомбардиров-
ка подложки и растущей пленки ионами, возбужденными нейтральными 
частицами, электронами, а также воздействие излучения плазмы сущест-
венно влияют на кинетику зародышеобразования и механизм роста 
пленки. В отличие от термовакуумного нанесения, в случае ионно-
плазменного нанесения не существует критической температуры подложки 
и критической плотности потока атомов, поступающего на подложку, не-
обходимых для зарождения и роста пленки. 
 

1.3. Основные параметры осаждения 
 

Самыми важными параметрами осаждения для каждого распыляюще-
го устройства являются Id, Us, is, Ts, ds-t, aD, pRG, и pТ. Каждая комбинация 
этих параметров дает, однако, только одну дискретную структуру. Поэто-
му фактически невозможно, изменяя один параметр процесса в этой ком-
бинации, изменить непрерывно структуру осаждаемого материала. Это 
главная причина, почему формирование пленки с заданной структурой, то 
есть, с заданными свойствами, является очень трудной и пока не решен-
ной проблемой. Ключ к решению этой проблемы − это контроль энергии 
E, доставленной пленке во время ее роста. Эта энергия может быть достав-
лена тремя способами: 

1) нагреванием подложки Ts; 
2) бомбардировкой ионами, Еbi, (ионная бомбардировка, контроли-

руемая энергией ионов Ei, потоком ионов φi, и скоростью осаждения aD), и 
быстрыми нейтралями, Еfn (осаждение с помощью атомов, контролируемое 
pТ, энергией Effp и νffp частиц, формирующих пленку); 

3) химическими реакциями, ∆Hf (в экзотермических реакциях, когда 
∆Hf < 0, выделяется теплота и полная энергия увеличивается и, напротив, 
в эндотермических реакциях, когда ∆Hf > 0, теплота потребляется и пол-
ная энергия уменьшается); здесь ∆Hf − энергия формирования составов. 



 26

Все три компонента полной энергии влияют на рост пленки одновре-
менно, но влияние отдельных компонентов может быть очень разным. На-
пример, при осаждении чистых металлов, вклад энергии от химических ре-
акций нулевой. Напротив, при осаждении пленки, когда растущая пленка 
бомбардируется низкоэнергетическими ионами, энергия Еbi, доставленная ей 
бомбардировкой ионами, имеет решающее влияние на ее рост. Поэтому 
ионная бомбардировка очень часто используется, чтобы управлять свойст-
вами осажденных пленок. 

Энергия Еbi, доставленная растущей пленке бомбардирующими ио-
нами, имеет значительное влияние на ее структуру, и значит, ее физические 
и функциональные свойства. В бесстолкновительном разряде эта энергия 
может быть определена из трех легко измеренных величин, то есть напря-
жения смещения на подложке Us, плотности ионного тока подложки is и 
скорости осаждения aD пленки, согласно следующей формуле: 
 

Dssmispmiibi aieUUUeEE ∞−== νννν )(  при Ts = const,  (1.15) 
 
здесь Ei − энергия ионов, vi и νm − потоки ионов, бомбардирующих расту-
щую пленку и конденсируемые атомы, соответственно, и Up − плазменный 
потенциал. Типичные значения Us колеблются от плавающего потенциала 
Ufl до приблизительно −200 V. Для эффективного контроля микроструктуры 
пленки необходимы значения is ≥ 1 мА/см2. 

Каждый материал может характеризоваться определенным критиче-
ским значением энергии Ec. Пленки, полученные при Еbi < Ec, являются 
пористыми, мягкими, имеют матовое покрытие и находятся под действи-
ем растягивающих напряжений. Напротив, пленки, полученные при Ebi > 
Eс, компактные, плотные, имеют гладкую поверхность с высокой отра-
жающей способностью и находятся под действием напряжений сжатия. 
Пленки, осажденные при Ebi = Eс, имеют близкие к нулевым значения мак-
ронапряжений σ. Одинаковое значение Ebi, однако, не должно соответство-
вать одной и той же микроструктуре пленки. Согласно уравнению (1.15), 
одно и то же значение Ebi может быть достигнуто при различных комбина-
циях ионной энергии Ei и отношения vi/vm, то есть при условиях, когда мо-
гут преобладать различные физические процессы. Это означает, что пара-
метры Ei и vi /vm физически не эквивалентны.  

В случае столкновительного разряда энергия Ebi, доставленная на 
единицу объема осажденной пленки, может быть выражена в следующем 
виде: 

 
Еbi (Дж/см3) = Us(is / aD)Nimax при Ts = константа,  (1.16) 
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где Nimax = exp(−L/λi) − количество ионов, достигающих подложки с мак-
симальной энергией eUs, e − заряд электрона, L − толщина пленки, λi − 
средняя длина свободного пробега иона для столкновений, приводящих к 
потерям ионной энергии в слое. Средняя длина свободного пробега иона 
может быть вычислена из Закона Дальтона как λi ≈ 0,4/p (Па⋅см). 

Энергия, доставленная растущей пленке ионной бомбардировкой, 
сильно зависит от условий, при которых выполнено распыление пленок. 
Энергия EТ, переносимая ионами к отрицательному электроду (подложке), 
и количество ионов Nimax, достигающих отрицательного электрода с мак-
симальной энергией eUs, как функция L/λi показаны на рис. 1.5. Энергия EТ 
уменьшается с увеличением отношения L/λi, то есть с увеличением давле-
ния распыляемого газа pT, потому что λi = 0,4/pТ и значит L/λi ~ pТ. Умень-
шение энергии бомбардирующих ионов с увеличением pТ значительно 
влияет на механизм роста и структуру осажденных пленок. Этот факт объ-
ясняет, почему свойства пленок, нанесенных при тех же самых значениях Us 
и is отличаются, если они осаждаются при различных значениях pТ. 

 
 

Рис. 1.5. Количество ионов Nimax, достигающих подложки с максимальной энер-
гией eUs, и энергия EТ, переданная растущей пленке как функция L/λi 

 
1.4. Разновидности систем ионно-плазменного нанесения покрытий 

 
В основе систем ионно-плазменного нанесения покрытий лежит ме-

тод катодного распыления. Метод заключается в распылении бомбарди-
ровкой ионами газоразрядной плазмы мишени из наносимого материала 
с последующим осаждением распыленных частиц на поверхности изде-
лий. 
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Приобретая в электрическом поле энергию, электроны с катода-
мише-ни устремляются в сторону анода, ионизируя по пути атомы газа, 
в результате чего происходит лавинообразное нарастание потока элек-
тронов к аноду и ионов к катоду. Вследствие этого резко повышается 
проводимость газового промежутка, возрастает ток и снижается напряже-
ние. Возникающий при этом разряд стационарен лишь при условии, если 
с катода в разрядный промежуток поступает достаточное количество 
электронов для поддержания концентрации электронов и ионов в разряде. 
По достижении катода ионы рекомбинируют с электронами, поступаю-
щими на катод из внешней цепи. Освобождающаяся при этом энергия 
достаточна, чтобы вызвать эмиссию электрона с поверхности катода, а 
при определенной кинетической энергии ионы способны обеспечить рас-
пыление материала катода. Вторичные электроны в результате столкнове-
ний должны создать такое количество ионов, которое, с одной стороны, 
компенсировало бы их убыль, а с другой − обеспечивало бы постоянный 
приток вторичных электронов с катода. Эти условия обеспечивают воз-
никновение тлеющего разряда. 

Ионные распылительные системы классифицируют по количеству 
электродов (диодные, триодные, тетродные), по использованию дополни-
тельного магнитного поля (магнетронные), виду используемого напряже-
ния (постоянное, переменное, высокочастотное), способу возбуждения 
плазмы (с самовозбуждением, с дополнительным разрядом, с автономны-
ми ионными источниками), наличию или отсутствию потенциала на под-
ложке (со смещением и без). 

 
1.4.1. Диодная система распыления на постоянном токе 

 
В диодных источниках поток электронов, необходимый для иониза-

ции рабочего газа, образуется в результате автоэлектронной эмиссии. В 
таких источниках бомбардируемая ионами газа мишень одновременно 
является и катодом, поэтому она называется катодом-мишенью. Осажде-
ние вещества происходит на подложку, располагаемую на аноде. Если 
распыляемая мишень металлическая, то распыление ведется на постоян-
ном токе, и на переменном, если эта мишень диэлектрическая. Во втором 
случае, при отрицательной полярности, мишень распыляется, а при по-
ложительной − с нее снимается накопленный отрицательный заряд. Части 
периода высокочастотного напряжения, в течение которых на мишень 
поступают электронный и ионный токи, обратно пропорциональны под-
вижности частиц. 

К основным параметрам высокочастотной системы добавляется 
мощность высокочастотного генератора, оцениваемая по амплитудному 
значению высокочастотного напряжения Uo с частотой f или по току в 
анодной цепи высокочастотного генератора Ia. 
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Высокочастотные генераторы, используемые в промышленных сис-
темах, работают на частотах 1,76; 5,28 или 13,56 МГц. При этих условиях 
длина свободного пробега электронов много меньше расстояния между 
электродами, а частота их соударений значительно больше рабочей часто-
ты генератора. Поэтому ионизация газа происходит в основном в объеме 
между электродами, а величина ионного тока, отбираемая из плазмы вы-
сокочастотного разряда, определяется законом Ленгмюра и пропорцио-
нальна потенциалу смещения на распыляемой мишени j ≈ Um

3/2. Коэффи-
циент распыления достаточно сильно изменяется при изменении энергии 
ионов. Однако, для увеличения эффективности целесообразнее увеличи-
вать мощность бомбардировки путем увеличения плотности тока ионов, а 
не их энергии. 

Конструкция установки для катодного распыления, изображенной на 
рис. 1.6, состоит из газоразрядной камеры 1, в которую вводится рабочий 
газ под давлением 1 ÷ 10 Па; катода 2, выполняющего функцию распы-
ляемой мишени; анода 3 и закрепленной на ней подложки 4. Между ано-
дом и катодом подается постоянное напряжение величиной несколько ки-
ловольт, обеспечивающее создание в межэлектродном пространстве элек-
трического поля напряженностью порядка 0,5 кВ/см. Анод заземлен, а от-
рицательное напряжение к катоду подается через изолятор 5. Чтобы ис-
ключить загрязнение стеклянного колпака камеры, вблизи катода закреп-
ляют экран 6. 

 
 

Рис. 1.6. Схема установки для нанесения покрытий диодным распылением: 1 – 
камера; 2 – катод; 3 – заземленный анод; 4 – подложка; 5 – изолятор; 6 – экран 
[6] 
 

Электрическое поле, существующее между катодом и анодом, уско-
ряет электроны, образующиеся в межэлектродном пространстве в резуль-
тате фотоэмиссии из катода, автоэлектронной (полевой) эмиссии, воздей-
ствия космического излучения или других причин. Если энергия электро-
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нов превышает энергию ионизации молекул рабочего газа, то в результате 
столкновения электронов с молекулами газа возникает газовый разряд, то 
есть образуется газоразрядная плазма. Для того, чтобы электрон мог на-
брать необходимую для ионизации газа энергию, ему требуется обеспе-
чить минимально необходимую длину свободного пробега. Только при 
этом условии электрон, двигаясь без столкновений, способен увеличить 
свою энергию до нужной величины. Однако если длина свободного про-
бега электронов становится сравнимой с расстоянием между катодом и 
анодом, то основная часть электронов будет пролетать межэлектродное 
пространство без столкновений с молекулами рабочего газа. Газоразряд-
ная плазма погаснет. Эти два фактора и определяют нижний и верхний 
пределы давлений газа в камере. 

Образующаяся в результате газового разряда плазма состоит из элек-
тронов, ионов и нейтральных молекул рабочего газа. Ионы под воздейст-
вием электрического поля ускоряются и бомбардируют катод-мишень. 
Если энергия ионов превышает энергию связи атомов мишени, то проис-
ходит ее распыление. 

С повышением тока, протекающего через газоразрядную плазму, 
увеличивается плотность ионного потока и интенсивность распыления 
мишени. При некоторой плотности потока, зависящей от условий охлаж-
дения мишени, начинает проявляться термоэлектронная эмиссия. Ток в 
разряде возрастает, а сам разряд становится несамостоятельным, приобре-
тая характер дугового разряда. Для предотвращения перехода самостоя-
тельного тлеющего разряда в дуговой, высоковольтный источник питания 
должен иметь ограничения по мощности, а мишень интенсивно охлаж-
даться. 

Для описания процессов при диодной системе распыления мишени 
используют модели, основанные на двух механизмах.  

Согласно первому механизму, распыленные атомы возникают в ре-
зультате сильного локального разогрева поверхности мишени самим па-
дающим ионом (модель «горячего пятна») или быстрой вторичной части-
цей (модель «теплового клина»).  

Второй механизм состоит в передаче импульса падающего иона ато-
мам решетки материала мишени, которые, в свою очередь, могут передать 
импульс другим атомам решетки, вызвав тем самым каскад столкновений 
(модель столкновений). 

Основной характеристикой эффективности процесса распыления яв-
ляется коэффициент распыления Кр, определяемый отношением количест-
ва выбитых атомов Nат к количеству бомбардирующих мишень ионов 
Nион: 
 

Кр = Nат / Nион.      (1.17) 
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По существу, коэффициент распыления представляет собой среднее 
число атомов мишени, выбитых одним ионом. Коэффициент распыления 
зависит от энергии ионов Еи, его массы (рода рабочего газа), материала 
мишени и, в некоторой степени, от ее температуры и состояния поверхно-
сти, угла бомбардировки, давления газа (при условии, что давление не вы-
ходит за пределы, при которых газоразрядная плазма гаснет). 

Зависимость коэффициента распыления от энергии ионов, изобра-
женная на рис. 1.7 [7], носит немонотонный характер. Вначале при отно-
сительно небольших энергиях (менее 100 эВ) с ростом энергии ионов Кр 
увеличивается, причем зависимость эта практически линейная. Затем рост 
Кр замедляется, кривая Кр = f(Eи) достигает насыщения, и для некоторых 
материалов наблюдается даже уменьшение коэффициента распыления. 

Качественно характер такой зависимости можно объяснить следую-
щим образом. При небольших энергиях эффективность процесса распыле-
ния, характеризующаяся коэффициентом распыления, увеличивается с 
ростом энергии ионов, поскольку это приводит к увеличению импульса, 
передаваемого ионом атому мишени, а значит, и к увеличению вероятно-
сти выбивания его из своего узла. 

 
 
Рис. 1.7. Зависимость коэффициента распыления Кр от энергии ионов Еи 

 
Если энергия иона превышает некоторое значение Eи max, то более ве-

роятным становится процесс ионной имплантации. Это означает, что ус-
коренные до больших энергий ионы быстро проникают в приповерхност-
ный слой мишени, теряя свою энергию за счет выбивания атомов мишени 
из своих узлов. Однако процесс выбивания атомов происходит уже на не-
которой глубине от поверхности мишени, поэтому значительная часть вы-
битых атомов не может перейти из мишени в паровую фазу. В результате 
коэффициент распыления падает с ростом энергии ионов (или остается 
постоянным). Увеличение давления рабочего газа в камере повышает ве-
роятность столкновения распыленных атомов с молекулами рабочего газа, 
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в результате чего часть атомов рассеивается в объеме или, отразившись от 
молекул рабочего газа, возвращается обратно на мишень. Поэтому увели-
чение давления приводит к уменьшению коэффициента распыления. Об-
ратное рассеяние особенно существенно влияет на величину Кр, если мас-
са распыленных атомов меньше массы молекул рабочего газа. На рис. 1.8 
показана зависимость коэффициента распыления мишени из никеля от 
давления аргона в газоразрядной камере.  

 

 
 
Рис. 1.8. Зависимость Кр от давления аргона в камере 

 
Видно, что при небольших давлениях (на уровне 1 ÷ 2 Па) коэффи-

циент распыления изменяется слабо. Однако, начиная с давлений, при-
мерно равных 6 ÷ 8 Па, коэффициент распыления с увеличением давления 
начинает резко падать. 

Зависимость коэффициента распыления от температуры, как прави-
ло, невелика и носит сложный характер. Она определяется процессами, 
изменяющими структуру мишени при ее нагреве. Если при нагреве мише-
ни происходит термический отжиг дефектов, восстанавливающий струк-
туру кристаллической решетки, то коэффициент распыления незначитель-
но уменьшается. 

Коэффициент распыления может заметно измениться, если нагрев 
мишени сопровождается фазовыми превращениями (например, α-Fe с 
объемоцентрированной кубической решеткой при температурах выше 910 
°С переходит в γ-Fe, имеющее гранецентрированную кубическую решет-
ку). 

Если структурных или фазовых изменений не происходит, то коэф-
фициент распыления остается постоянным или может незначительно уве-
личиваться при повышении температуры. 

Зависимость коэффициента распыления от угла падения носит немо-
нотонный характер с максимумом в диапазоне углов от 30° до 60°. На рис. 
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1.9,а в качестве примера приведена зависимость Kр(α) для мишени из 
алюминия, распыляемой ионами аргона с энергией 105 кэВ (коэффициент 
распыления выражен в относительных единицах). При нормальном паде-
нии Kр пропорционален энергии, рассеиваемой ионом в приповерхност-
ном слое вещества, в пределах которого упругие столкновения с атомами 
приводят к распылению. При этом необходимо учитывать тот факт, что 
часть атомов мишени, выбитых из своих узлов на достаточно большом 
расстоянии от поверхности, покидать мишень не будет. 
 

   
 

а                                                      б 
 
Рис. 1.9. Зависимость коэффициента распыления: а − от угла падения ионов; б − 
модель, объясняющая эту зависимость [6] 

 
С увеличением угла падения число смещенных атомов, которые дос-

тигают поверхности и могут покинуть кристалл, увеличивается, так как 
область смещений располагается под малым углом к поверхности (рис. 
1.9,б). Количество атомов мишени, выбитых из своих узлов, но остаю-
щихся в мишени, при этом уменьшается. Увеличение угла от 60° до 90° 
приводит к падению коэффициента распыления практически до нуля, по-
скольку в этом случае преобладающим становится отражение ионов от 
поверхности мишени. 

Важной особенностью катодного распыления является то, что в слу-
чае слабопроводящих подложек или при плохом контакте подложки с 
анодом на ее поверхности может образовываться распределенный отрица-
тельный заряд электронов. Потенциал подложки относительно заземлен-
ного анода может достигать величины −100 В. Под влиянием электриче-
ского поля, созданного этим зарядом, возникает поток ионов остаточного 
газа, загрязняющий растущую на подложке пленку, а также поток ионов 
рабочего газа, способствующий десорбции атомов и молекул с подложки. 
В диодных системах достигаются относительно малые скорости распыле-
ния мишеней (0,02 ÷ 0,03 мкм/мин).  
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Катодное распыление используют в основном для получения слоев 
из металлических материалов. Высокое напряжение и относительно высо-
кое давление являются причиной основных недостатков диодной системы. 

 
1.4.2. Высокочастотная диодная распылительная система 

 
Диодная высокочастотная распылительная система (рис. 1.10) со-

держит два электрода: заземленный анод и мишень (катод), на которую 
подают напряжение от ВЧ-генератора. 

ВЧ-распыление значительно расширяет возможности тонкопленоч-
ной технологии, позволяя получать высококачественные пленки не только 
металлов, сплавов и полупроводников, но и пленки диэлектриков путем 
распыления мишеней из диэлектрических материалов. 

 

 
 

Рис. 1.10. Диодная ВЧ-система для нанесения покрытий: М − мишень; П – под-
ложка 
 

ВЧ-распыление диэлектрической мишени происходит благодаря воз-
никновению на ней отрицательного (относительно плазмы) смещения. 
Механизм возникновения отрицательного смещения связан с тем, что при 
подаче ВЧ-напряжения на помещенную в плазму мишень на ее поверх-
ность начинают попеременно поступать электронный и ионный токи. В 
первый момент после подачи ВЧ-напряжения его постоянная составляю-
щая на поверхности диэлектрической мишени равна нулю. В этом случае 
электронный ток в положительный полупериод ВЧ-напряжения значи-
тельно превосходит ионный ток в отрицательный полупериод, что объяс-
няется значительно большей подвижностью электронов по сравнению с 
ионами. 
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Таким образом, на поверхности мишени накапливается отрицатель-
ный заряд и, следовательно, растет отрицательное напряжение смещения 
до тех пор, пока средние значения электронного и ионного токов не срав-
няются. Результирующий сигнал на поверхности мишени состоит из трех 
составляющих: синусоидального напряжения, наведенного на поверх-
ность мишени через емкость распыляемого диэлектрика, положительного 
напряжения, возникающего за счет ионного тока, и отрицательного сме-
щения, возникающего за счет электронного тока (рис. 1.11). 

 

 
 
Рис. 1.11. Форма суммарного напряжения и его составляющих на поверхности 
мишени: 1 – высокочастотная составляющая; 2 – напряжение, возникающее за 
счет ионного тока на мишень; 3 – отрицательное смещение, возникающее за 
счет электронного тока на мишень; 4 – суммарное напряжение на поверхности 
мишени [8] 

 
Отрицательное смещение определяет энергию ионов и, следователь-

но, эффективность распыления мишени. Поэтому необходимо, чтобы по-
ложительный заряд на поверхности мишени, приобретенный за счет ион-
ного тока, не был большим, поскольку это вызывает уменьшение отрица-
тельного смещения. Действие положительного заряда компенсирует элек-
тронный ток на мишень, восстанавливая напряжение отрицательного 
смещения. Очевидно, что чем длительнее период ВЧ-колебаний, тем 
больший положительный заряд приобретает мишень и тем сильнее 
уменьшается отрицательное смещение. Для устранения этого явления пе-
риод ВЧ-колебаний должен быть достаточно малым. 



 36

1.4.3. Триодная распылительная система 
 

В триодных источниках (рис. 1.12) третий электрод выполняет функ-
цию термоэмиссионного катода, предназначенного для увеличения кон-
центрации электронов, а, следовательно, и ионизированных атомов рабо-
чего газа (аргона). Причем увеличение количества ионов аргона возмож-
но при уменьшении его давления в рабочем объеме до 10−1 ÷ 10−2 Па. 
Данное условие позволяет предотвратить обратную диффузию распылен-
ного материала и обеспечить получение пленок без загрязнений посто-
ронними примесями. Наложение продольного магнитного поля увеличи-
вает время жизни электронов в зазоре, повышая тем самым эффектив-
ность ионизации газа. Кроме того, наличие термокатода позволяет при-
близить мишень к подложке и увеличить скорость формирования пленки. 

 

 
 

Рис. 1.12. Триодная ионно-плазменная система 
 

Как и в диодных источниках, рабочую камеру предварительно отка-
чивают до давления 10−4 Па. Затем подают ток накала на вольфрамовый 
термокатод (ТК), который разогревается до температуры возникновения 
термоэлектронного тока высокой плотности. При наличии раскаленного 
термокатода напряжение между анодом и катодом снижается приблизи-
тельно до 100 В, а разрядный ток достигает нескольких ампер, что являет-
ся признаком существования дугового разряда. Давление аргона в рабо-
чей камере составляет 10−1 ÷ 10−2 Па. Электроны, испускаемые термокато-
дом, ионизируют молекулы аргона, которые после подачи отрицательного 
потенциала на катод-мишень (3 ÷ 5 кВ), вытягиваясь из плазмы, бомбар-
дируют и распыляют ее поверхность. Наложение продольного магнитного 
поля увеличивает время жизни электронов в зазоре, повышая тем самым 
эффективность ионизации газа. В процессе работы на мишень может за-
даваться или отрицательное напряжение для травления проводящих об-

ТК 
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разцов, или высокочастотное напряжение для травления диэлектрических 
образцов. В триодных системах процессы образования плазмы и травле-
ния разделены, что позволяет управлять энергией ионов с помощью на-
пряжения на мишени. 

Особенностью триодных источников распыления является безинер-
ционность (распыление после снятия потенциала с катода-мишени мгно-
венно прекращается), возможность предварительной ионной очистки по-
верхностей мишени и подложки без встраивания специальной системы 
электродов. Так как энергия движущихся частиц велика (особенно при 
распылении тугоплавких материалов, сплавов и соединений), в разрядной 
камере и на мишени выделяется большое количество теплоты. Поэтому 
такие системы требуют создания дополнительных систем охлаждения [9]. 
 

1.4.4. Магнетронные распылительные системы 
 

Стремление снизить давление рабочего газа в камере и увеличить 
скорость распыления мишеней привело к созданию метода магнетронного 
распыления. 

Магнетронные распылительные системы (МРС) являются усовер-
шенствованным вариантом диодных систем распыления, способных по-
высить скорость осаждения при одновременном снижении радиационно-
го воздействия электронов на подложку. В системах на постоянном токе 
используют режим аномально тлеющего разряда. Высокие скорости рас-
пыления, характерные для МРС, обеспечиваются за счет локализации 
плазмы у поверхности распыляемой мишени путем наложения скрещен-
ных электрического и магнитного полей. 

Магнетронный метод представляет собой разновидность метода катод-
ного распыления, при котором у поверхности распыляемого катода (мишени) 
при помощи скрещенных магнитного и электрического полей формируется 
слой плазмы, плотность которой на порядки больше, чем в обычных (безмаг-
нитных) системах катодного распыления. Следовательно, значительно воз-
растают плотность ионного тока на катод и скорость ионного распыления, 
что позволяет снизить давление рабочего газа и улучшить характеристики 
наносимых слоев. 

Так как в магнетронных источниках в разрядном промежутке одно-
временно с электрическим полем действует магнитное поле, то это по-
зволяет без увеличения концентрации электронов повысить плотность 
плазмы. На электроны, эмитированные автоэмиссионным катодом-
мишенью и движущиеся к аноду в приложенном между ними электриче-
ском поле, действует магнитное поле, направленное перпендикулярно 
электрическому. Выбитые из катода электроны ускоряются в области 
темного катодного пространства и с большими энергиями входят в об-
ласть плазмы. Циклотронный (ларморовский) радиус вращения ионов 
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больше, чем у электронов, поэтому в небольшой области существования 
плазмы накладываемое магнитное поле практически не влияет на траек-
торию движения ионов, которые под действием электрического поля 
свободно движутся к мишени по траекториям, близким к прямолиней-
ным. У электронов же путь движения удлиняется. Они перемещаются по 
сложным траекториям в области магнитной ловушки, создаваемой с од-
ной стороны магнитным полем, возвращающим электроны на катод, а с 
другой стороны − поверхностью мишени, отталкивающей электроны. 
Электроны находятся в этой ловушке до тех пор, пока не произойдет не-
сколько ионизирующих столкновений с атомами рабочего газа, в резуль-
тате которых электроны теряют энергию, полученную от электрического 
поля. Прежде чем электрон попадет на анод, большая часть его энергии 
используется на ионизацию и возбуждение газа, что приводит к увеличе-
нию концентрации положительных ионов у поверхности мишени. Это, в 
свою очередь, приводит к интенсивной бомбардировки мишени и позво-
ляет получить плотность тока на 2 порядка больше, чем при катодном 
распылении. Поток распыляемого вещества устремляется к подложке и 
осаждается на ней в виде пленки. 

Наличие магнитного поля снижает напряжение зажигания разряда 
до 1 кВ и менее, а рабочее напряжение лежит в пределах 300 ÷ 700 В. Зна-
чение индукции магнитного поля определяет величину разрядного тока, а 
также структуру разряда. Увеличение индукции поля влечет увеличение 
разрядного тока за счет повышения плотности ионов вблизи катода. По 
достижении индукцией некоторого значения (~ 0,1 Тл) возникает, а затем 
увеличивается падение напряжения вблизи анода и как результат в при-
анодной области формируется отрицательный пространственный заряд. 
Следствием этого является ускорение электронов в этой области, которая 
становится главной областью ионизации. Поэтому распыление ведется 
обычно в относительно слабых магнитных полях с индукцией 0,03 ÷ 0,1 
Тл при наличии как катодного, так и анодного падения напряжения. 

Формирование магнитного поля приводит к тому, что отсутствует 
бомбардировка подложки вторичными электронами высоких энергий. 
Основным источником нагрева подложек является энергия, выделяемая 
при торможении и конденсации осаждаемых атомов вещества. Темпера-
тура подложек при этом не превышает 370 ÷ 470 К. Кроме этого, достоин-
ствами магнетронных систем, используемых для распыления металлов, 
полупроводников и диэлектриков, являются: низкое рабочее давление, 
позволяющее уменьшить количество газовых включений в осаждаемой 
пленке, и высокая степень использования материала мишени (порядка 60 
%) [8]. 

Для получения соединений к инертному газу добавляют соответст-
вующие реакционные газы (азот, метан и др.). Магнетронный метод позво-
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ляет наносить широкий спектр покрытий из разнообразных металлов и их 
соединений с высокой равномерностью свойств, в том числе высокотвёрдые 
износостойкие покрытия. Распылённые частицы представляют собой на 95 
% нейтральные атомы. Процесс осаждения покрытий из соединений проис-
ходит в очень узком диапазоне давлений, что затрудняет контроль за этим 
процессом. Адгезия этих покрытий не является оптимальной в связи с тем, 
что очистка подложки перед нанесением производится бомбардировкой ио-
нами аргона, а не материала покрытия, и при последующем осаждении по-
крытия его диффузионная связь с подложкой выражена слабее. 

Основными элементами устройства являются катод-мишень, анод и 
магнитная система (рис. 1.13). Силовые линии магнитного поля замыка-
ются между полюсами магнитной системы. 

 

 
 

Рис. 1.13. Схема магнетронной системы ионного распыления с плоским като-
дом:  1 – катод-мишень; 2 – магнитная система; 3 – анод; 4 – подложка; 5 –зона 
распыления 

 
При подаче постоянного напряжения между мишенью (отрицатель-

ный потенциал) и анодом (положительный или нулевой потенциал) воз-
никает неоднородное электрическое поле и в рабочем газе возбуждается 
аномальный тлеющий разряд. Наличие замкнутого магнитного поля у 
распыляемой поверхности мишени позволяет локализовать плазму разря-
да непосредственно у мишени. Поверхность мишени, расположенная ме-
жду местами входа и выхода силовых линий магнитного поля, интенсивно 
распыляется и имеет вид замкнутой дорожки, геометрия которой опреде-
ляется формой полюсов магнитной системы (рис. 1.14). Электроны, эми-
тированные с катода под действием ионной бомбардировки, захватывают-
ся магнитным полем и совершают сложное циклоидальное движение по 
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замкнутым траекториям вблизи поверхности мишени. Электроны оказы-
ваются как бы в ловушке, создаваемой с одной стороны магнитным полем, 
возвращающим электроны на катод, а с другой стороны – поверхностью 
мишени, отталкивающей электроны. В этой ловушке электроны двигают-
ся до тех пор, пока не произойдет несколько ионизирующих столкновений 
с атомами рабочего газа, в результате которых электрон потеряет полу-
ченную от электрического поля энергию. 

 

 
 

Рис. 1.14. Характерный вид поверхности мишени после магнетронного распы-
ления 

 
Таким образом, большая часть энергии электрона, прежде чем он 

попадет на анод, используется на ионизацию и возбуждение атомов рабо-
чего газа, что значительно увеличивает эффективность процесса иониза-
ции и приводит к возрастанию концентрации положительных ионов у по-
верхности мишени. Это в свою очередь обусловливает увеличение интен-
сивности ионной бомбардировки мишени и значительный рост скорости 
распыления, а следовательно, и скорости осаждения пленки. Следует от-
метить, что плазма разряда существует только в области магнитной ло-
вушки в непосредственной близости от мишени и ее форма определяется 
геометрией и величиной магнитного поля. 

Основные рабочие характеристики МРС – напряжение на электро-
дах, ток разряда, плотность тока на мишени и удельная мощность, вели-
чина индукции магнитного поля и рабочее давление. 

Высокая степень ионизации и высокая плотность ионного тока в 
МРС позволяют работать при более низком напряжении (0,3 ÷ 0,8 кВ) и 
более низком давлении (10−2 ÷ 1 Па) по сравнению с диодными распыли-
тельными системами на постоянном токе. Важнейшим параметром, во 
многом определяющим характер разряда в МРС, являются геометрия и 
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величина магнитного поля, индукция которого у поверхности мишени 
0,03 ÷ 0,1 Т. 

Высокая плотность ионного тока (на 2 порядка выше, чем в обычных 
диодных распылительных системах) и большая удельная мощность, рас-
сеиваемая на мишени, резко увеличивает скорость распыления в МРС. 
Необходимая скорость осаждения пленки в МРС с достаточной точностью 
может поддерживаться за счет постоянства таких параметров процесса, 
как ток разряда или подводимая мощность. Для обеспечения воспроизво-
димости и стабильности процесса нанесения пленки ток разряда необхо-
димо поддерживать с точностью ± 2 %, а при стабилизации процесса по 
мощности разряда точность ее поддержания составляет ± 20 Вт в диапазо-
не регулирования от 0 до 10 кВт. При этом рабочее давление должно быть 
постоянным (отклонение не должно превышать ± 5 %). Увеличение ско-
рости распыления с одновременным снижением давления рабочего газа 
позволяет существенно снизить степень загрязнения пленок газовыми 
включениями. 

В МРС обеспечивается сравнительно низкая температура подложки, 
поскольку высокоэнергетические вторичные электроны с мишени, кото-
рые являются основным источником нагрева подложки, захватываются 
магнитной ловушкой и не бомбардируют подложку. Источниками нагрева 
подложки в этих системах служат энергия конденсации распыленных 
атомов, кинетическая энергия осаждаемых атомов, энергия отраженных от 
мишени нейтрализованных ионов, а также излучение плазмы. 

Основными достоинством МРС является универсальность. В МРС 
можно осуществлять распыление на постоянном токе, ВЧ-распыление, а 
также процессы реактивного ионно-плазменного нанесения пленок. 

Преимущества МРС перед распылительными системами без магнит-
ного поля: 

− высокая скорость осаждения пленок (до нескольких мкм/мин) и 
возможность ее регулирования в широких пределах; 

− высокая чистота пленок; 
− более низкое радиационное и тепловое воздействие на подложку и 

осаждаемую пленку; 
− возможность выбором геометрии мишени обеспечить условия на-

несения равномерных по толщине пленок на неподвижные подложки. 
Для обеспечения поддержания самостоятельного разряда необходи-

мо, чтобы длина свободного пробега электронов была менее длины траек-
тории электрона от катода к аноду. Для возникновения разряда низкого 
давления в MРС необходимо наличие источника первичных электронов 
для несамостоятельного разряда или обеспечение условий для поддержа-
ния самостоятельного разряда. 

Другим ограничением, препятствующим уменьшению рабочего дав-
ления MРС, является необходимость относительного увеличения плотно-
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сти электронов в разрядном слое и холловского тока для поддержания не-
изменного разрядного тока [10]. 

Экспериментально установлено, что в определенной степени умень-
шение рабочего давления MРС может быть достигнуто увеличением пе-
риметра разрядной зоны [11, 12]. При этом повышается чувствительность 
минимального давления к неравномерности магнитного поля вдоль раз-
рядной зоны. 

Наиболее очевидным путем поддержания этого условия при пони-
жении давления является увеличение напряженности магнитного поля у 
поверхности мишени. Магнитное поле, существенно увеличивая путь 
электронов от катода к аноду, повышает число ионизирующих столкнове-
ний. В результате каждого столкновения электрон отдаляется от мишени 
на дистанцию порядка ларморовского радиуса. В общем случае магнитное 
поле и рабочее давление в определенной мере оказывают одинаковое 
влияние на возникновение и развитие разряда в MРС [8]. Установлено, что 
в MРС, магнитное поле которой сбалансировано и формируется только 
одним источником магнитного поля, рабочее давление может быть пони-
жено увеличением напряженности поля до определенного предела, кото-
рый может быть преодолен только качественными изменениями в органи-
зации разряда. 

Для понижения минимального давления в разряде MРС используется 
профилирование мишени. Профилированная мишень играет роль полого 
катода, что позволяет повысить концентрацию первичных электронов в 
разряде [13]. 

Понижение рабочего давления может достигаться радиальным огра-
ничением области разряда магнитным полем [14, 15]. В случае сбаланси-
рованной конфигурации поля MРС часть силовых линий в периферийной 
области разряда выходит за пределы мишени, что обусловливает радиаль-
ный уход электронов из области разряда. Предотвращение попадания ли-
ний магнитного поля за края мишени увеличивает эффективность исполь-
зования электронов и позволяет понизить рабочее давление. Подобное ог-
раничение разряда в MРС может осуществляться как магнитной системой 
на постоянных магнитах, так и с помощью дополнительного источника 
поля [16]. Конструкции подобного типа получили название несбалансиро-
ванных (НМРС). Достигнуто понижение рабочего давления НМРС до 
уровня 10

–2 
Па с токами разряда до нескольких ампер [14]. 

Однако, наряду с положительным эффектом, такая конфигурация 
магнитного поля может уменьшить время нахождения электронов в раз-
рядной области за счет повышения подвижности вдоль осевой состав-
ляющей поля на некотором расстоянии от поверхности мишени. Другим 
негативным фактором может быть искажение «арочности» силовых линий 



 43

в области плотной плазмы в случае использования магнитной системы с 
единственным источником поля. 

Понижение давления может также обеспечиваться использованием 
дополнительного источника электронов для создания условий несамо-
стоятельного разряда в MРС. Увеличение концентрации первичных элек-
тронов может достигаться за счет использования эмиссии из накального 
катода, полого катода, индуктивно связанной ВЧ или СВЧ плазмы, ионно-
го источника с холловским током [17 − 19]. Наблюдается значительная 
разница в ВАХ самостоятельного и несамостоятельного разряда MРС, за-
ключающаяся в уменьшении или отсутствии порогового напряжения за-
жигания разряда и значительном уменьшении минимального давления 
(при стимуляции СВЧ разрядом до 0,007 Па) (рис. 1.15). При этом исполь-
зование дополнительного разряда может приводить не только к повыше-
нию ионизации рабочего газа, но и к формированию ионов распыленного 
материала [14]. 
 

 
 

Рис.1.15. Свечение плазмы высокочастотного разряда магнетронного типа 
 

1.4.5. Магнетронные распылительные системы несбалансированного 
типа 

 
Одними из наиболее эффективных для промышленного исполь-

зования в магнетронных методах нанесения покрытий являются не-
сбалансированные магнетроны (НМ). За счет особой конфигурации 
магнитного поля НМ позволяют осуществлять нанесение покрытий, 
обеспечивая воздействие на поверхность растущей пленки потока ио-
нов плазмы, генерируемой магнетронным разрядом (так называемое 
ионное нанесение покрытий методом магнетронного распыления). 
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Ионная бомбардировка поверхности растущей пленки позволяет 
регулировать характеристики зародышеобразования, морфологию, 
химический состав, микроструктуру и напряжение в пленке. Эти 
возможности обусловлены высокой энергетикой бомбардирующих ио-
нов, приводящей к увеличению мобильности адсорбированных атомов 
или повторному распылению слабо связанных частиц. Благодаря эф-
фекту «атомной проковки» («atomic peening») ионная бомбардировка 
позволяет получать плотные беспористые пленки с высокими напря-
жениями сжатия, имеющие гладкую блестящую поверхность. И, нако-
нец, что особенно актуально, при достаточно высоких уровнях ионного 
воздействия можно получать так называемые «ионные» реактивные по-
крытия (пленки нитридов, карбидов, оксидов металлов), обладающие 
комплексом экстраординарных механических, теплофизических и оп-
тических свойств (высокой твердостью, износостойкостью, электро- 
и теплопроводностью, оптической плотностью). 

В сбалансированном магнетроне (рис. 1.16) зона плотной плазмы ог-
раничивается на расстоянии нескольких сантиметров от поверхности ми-
шени. 

 

 
 
Рис. 1.16. Конфигурация магнитного поля сбалансированного магнетрона 

 
Если подложка установлена за пределами этой области, плотности 

тока ионов на подложку недостаточно для модификации структуры плен-
ки. Однако для осаждения плотных пленок без больших внутренних на-
пряжений предпочтительны большие потоки ионов низкой энергии (по-
рядка 100 эВ) [20]. Необходимые для этого условия реализуются в НМРС. 
При исследовании планарных магнетронов были выделены три группы с 
различной конфигурацией магнитного поля [21]. 

Первая группа − это обычный, или сбалансированный магнетрон, в 
котором внутренний и внешние магниты формируют поле, где все сило-
вые линии, выходящие из мишени от одного полюса магнитной системы, 
замыкаются на другой в области мишени. 



 45

В 1-м типе НМРС (рис. 1.17) центральный полюс усилен относи-
тельно внешнего, а незамкнутые линии поля с центральной области имеют 
радиальную направленность. При этом практически устраняется осевая 
составляющая магнитного поля, что определяет низкий ионный ток на 
подложку. 
 

 
 

Рис. 1.17. Конфигурация магнитного поля (НМРС, тип 1) 
 

Во 2-м типе НМРС (рис. 1.18) внешний полюс усилен относительно 
центрального, а область распространения покинувших ловушку электро-
нов ограничена усиленным боковым полем. Осевое магнитное поле за-
ставляет электроны, покинувшие область разряда, двигаться вдоль сило-
вых линий по направлению к подложке. Для компенсации возникающего 
объемного отрицательного заряда ионы за счет амбиполярной диффузии 
вытягиваются из области разряда и ускоряются в направлении подложки. 
По сути, можно говорить о возникновении несамостоятельного разряда, 
поддерживаемого за счет генерации заряженных частиц основным разря-
дом. При этом повышение концентрации электронов приводит к увеличе-
нию сечения возбуждения атомов и диссоциации молекул в зоне мишень-
подложка. Эти особенности предопределили повышенное внимание, уде-
ляемое данному направлению в последние годы [16, 20, 22]. 

 

 
 

Рис. 1.18. Конфигурация магнитного поля (НМРС, тип 2) 
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Продольная составляющая поля НМРС 2-го типа (в дальнейшем 
просто НМ) достигается увеличением объема постоянных магнитов по 
внешнему краю мишени или применением дополнительного электромаг-
нита [20, 23]. В этих магнетронах плотность ионного тока на подложку 
определяется конфигурацией магнитного поля, уменьшается с увеличени-
ем давления и расстояния мишень-подложка и прямо пропорциональна 
току разряда. Так как скорость нанесения также пропорциональна току 
разряда при неизменном напряжении, при повышении скорости нанесения 
отношение ион/атом на определенном расстоянии остается постоянным. 

 
1.4.6. Магнетронные распылительные системы с замкнутой областью 
 

Диапазон использования одиночных MРС и НM ограничен в силу 
некоторых недостатков, одним из которых является «затенение» при об-
работке изделий, имеющих объемную поверхность. По этой причине был 
разработан ряд многокатодных распылительных систем [16, 20, 24]. В 
двухкатодных MРС магнитные системы могут конфигурироваться с иден-
тичной или противоположной полярностью [24]. Такие конфигурации бы-
ли описаны как «зеркальная» и «с замкнутой областью». При зеркальной 
конфигурации полярность магнитных систем обоих магнетронов иден-
тична. При конфигурации с замкнутой областью линии магнитного поля 
замкнуты между магнетронами, а подложка находится в области высокой 
плотности плазмы. Устройства подобного типа получили обозначение 
CFUBMS (closed field unbalanced magnetron sputtering). Соотношение 
ион/атом для CFUBMS метода в 2 ÷ 3 больше, чем в случае НM, при этом 
влияние замкнутой области магнитного поля становится более явным при 
увеличении расстояния «мишень-подложка» [24]. Так как при понижен-
ном давлении скорость формирования пленки пропорциональна квадрату 
расстояния, а плотность осевого электронного тока в CFUBMS зависит от 
градиента магнитного поля в зоне обработки, то отмечен рост соотноше-
ния ион/атом с увеличением расстояния до подложки [20, 25]. Потенциал 
самосмещения подложки в CFUBMS находится в качественном соответст-
вии с НM и уменьшается с увеличением давления. Последние конструк-
ции магнетронов для CFUBMS систем разрабатываются с использованием 
редкоземельных магнитов, что позволяет повысить величину магнитного 
поля на поверхности мишени до 0,1 Тл [24]. Разработан ряд промышлен-
ных и исследовательских CFUBMS много катодных систем [16, 20], в ко-
торых четное количество магнетронов окружает вращающийся подложко-
держатель. 

Для управления соотношением ион/атом в процессе нанесения ис-
пользуют также дополнительные источники магнитного поля, изменяю-
щие напряженность в области подложки. 
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Среди тенденций развития методов CFUBMS можно выделить так 
называемые дуплексные процессы создания покрытий. Например,  плаз-
менное азотирование низколегированной стали с последующим покрыти-
ем износостойким материалом, например TiN. Упрочненный азотирован-
ный слой обеспечивает плавный градиент твердости к поверхности изде-
лия и лучшую адгезию покрытия. В результате обработанное изделие 
имеет высокую износостойкость и хорошую усталостную прочность [20]. 

 
1.4.7. Реактивные ионно-плазменные магнетронные процессы 

формирования покрытий 
 

Эффект чувствительности параметров получаемых пленок к составу 
газовой среды в разряде широко применяется для формирования компо-
нентных слоев ионно-плазменными методами. Используя сравнительно 
легко изготавливаемые мишени из металлов и сплавов, можно получать 
различные сложные соединения, меняя состав и давление реактивного га-
за, параметры разряда и температуру подложки. 

В случае реактивных ионно-плазменных методов затруднительно, в 
отличие от обычных химических равновесных процессов, отделить кине-
тику химического и физического взаимодействия реактивных частиц 
плазмы с обрабатываемым материалом. Особенностью физико-
химических процессов в рассматриваемых методах является отсутствие 
детального баланса прямых и обратных процессов. Диссоциация, иониза-
ция и возбуждение протекают в объеме плазмы в большинстве случаев за 
счет неупругих соударений, а рекомбинация или синтез соединений − на 
стенках разрядной системы или в периферийных зонах разряда за счет 
других, не детально обратных процессов, т. е. в данном случае наблюдает-
ся пространственное разделение процессов. При этом физические процес-
сы в разрядной системе косвенным образом определяют кинетику гомо-
генных и гетерогенных реакций [20]. 

Влияние на скорость процессов, протекающих на поверхности, ока-
зывает ионная бомбардировка, которая может приводить не только к за-
медлению или ускорению химических реакций, но и к смене направления 
их протекания. 

Для создания условий эффективных химических превращений пред-
ставляется перспективным управление параметрами Е/po и Е/nе (где po − 
давление активного газа), что в общем случае может обеспечиваться «вто-
ричным» разрядом, поддерживаемым в области подложки или мишени за 
счет основного. Условием существования вторичного разряда в отсутст-
вие дополнительных источников напряжений является наличие объемного 
или поверхностного заряда в результате направленного ухода ионных или 
электронных потоков из основной разрядной области. 
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При распылении соединения с поверхности мишени в большинстве 
случаев происходит его фрагментация на атомные составляющие. Перенос 
материала в виде молекул или многоатомных кластеров возможен только 
для соединений с высокими энергиями связи. Вероятность взаимодейст-
вия распыленных атомов с активными частицами плазмы с образованием 
химических соединений определяется энергией связи, эффективным сече-
нием взаимодействия, а также конфигурацией процесса, плотностью 
плазмы и давлением в промежутке «мишень−подложка». Для большинст-
ва из рассматриваемых процессов эта вероятность взаимодействия отно-
сительно мала. 

Во многих случаях вероятно протекание химических реакций на по-
верхности подложки при условии поступления распыленного материала в 
присутствии активных частиц реактивного газа. 

В реактивных процессах с использованием методов собственно ион-
но-плазменного распыления мишень является электродом разряда, а все 
три стадии процесса образования химической связи одновременны, нераз-
делимы и взаимосвязаны между собой [26]. Скорость нанесения и поверх-
ностное состояние мишени зависят от большого числа параметров реак-
тивного процесса и одновременно сами влияют на них. Формирование со-
единения на мишени создает условия для образования поверхностного за-
ряда, что оказывает влияние на стабильность и воспроизводимость харак-
теристик разрядной плазмы и существенно снижает эффективность про-
цесса распыления. Изменение скорости нанесения меняет быстроту по-
глощения пленкой активного газа и парциальное давление в разряде. 

В результате этого при одинаковой мощности скорость нанесения 
может различаться на порядок, а состав пленки значительно изменяться. 
Наличие гистерезисной взаимосвязи параметров реактивного процесса 
существенно усложняет контроль происходящих в нем явлений [27]. В то 
же время именно область гистерезиса представляет наибольший практи-
ческий интерес, так как здесь можно совместить большую скорость рас-
пыления, присущую чистой мишени, и высокое давление реактивного га-
за, необходимое для получения стехиометрических по составу пленок и 
покрытий [28]. 

Для воспроизводимого нанесения пленок необходимо сбалансиро-
вать относительные потоки поступления распыленных атомов и атомов 
активного газа. При этом управление процессом может осуществляться 
как изменением мощности разряда, так и контролем концентрации актив-
ной компоненты в зоне разряда. 

Контроль активной компоненты в зоне разряда может осуществлять-
ся управлением расхода газа либо парциального давления [27] при ис-
пользовании специальных систем газового контроля − оптических систем 
спектрального контроля [29] или квадрупольных масс-спектрометров [27]. 
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Уменьшение «загрязнения» мишени и, как следствие, увеличение 
стабильности существования разряда может достигаться разделением зон 
распыления и химического взаимодействия. Для этого MРС отделяют от 
подложки перфорированным экраном для выхода распыленных атомов, а 
использование схемы с дифференцированной подачей газа Ar − в зону 
МРС, а реактивного газа − в область подложки, позволяет расширить диа-
пазон режимов воспроизводимого нанесения [20]. 

Проблемой для эффективного формирования плотных бездефектных 
диэлектрических покрытий (особенно оксидов) является возникновение 
микродуг на мишени. Поврежденный участок мишени служит источником 
возникновения дополнительного дугообразования, в результате чего этот 
процесс носит лавинообразный характер (например, это характерно при 
формировании пленок оксида алюминия [24]). В связи с этим был разра-
ботан метод импульсного магнетронного распыления (ИМР) [16,30], в ко-
тором импульсный разряд постоянного тока с частотой 10 ÷ 250 кГц пре-
пятствует образованию дуг и стабилизирует процесс реактивного распы-
ления. При этом мишень распыляется в течение длительности импульса, 
который выбирается меньше времени, необходимого для образования 
пробоя и развития дуги. При отсутствии отрицательного напряжения ско-
пившийся заряд на поверхности оксидной пленки компенсируется за счет 
притока электронов из разряда. 

Имеются две разновидности импульсного питания магнетронов в 
режимах ИМР: униполярное импульсное питание, когда напряжение на 
мишени изменяется от рабочего напряжения до нуля, и биполярное им-
пульсное распыление, когда напряжение на мишени реверсируется и ста-
новится положительным в течение периода отсутствия рабочего отрица-
тельного напряжения [27]. Благодаря высокой подвижности электронов 
для предотвращения образования микродуг обычно достаточно положи-
тельного импульса длительностью 10 ÷ 20 % от периода. Допустимая час-
тота следования импульсов служит функцией реактивности распыляемого 
материала. 

Симметричное биполярное импульсное напряжение применяется в 
двухкатодных магнетронных системах. В этом случае два магнетрона под-
ключаются в противофазе, и в любой момент времени одна мишень явля-
ется анодом, а вторая − катодом. По окончании рабочего импульса катод 
свободен от оксидов, а при смене полярности напряжения выступает в ро-
ли эффективного анода, что позволяет избежать проблемы исчезновения 
анода, когда все поверхности в камере покрываются слоем диэлектрика 
[27]. 

Несмотря на принципиальное различие между системами термиче-
ского и ионного распыления наносимого материала, они характеризуются 
общим принципом формирование покрытий, которое происходит в основ-
ном за счет конденсации нейтральных частиц. 
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Атомы или молекулы пара, образующегося при термическом испаре-
нии материалов, имеют энергию порядка нескольких десятых долей эле-
трон-вольта. При ионном распылении энергия частиц практически на по-
рядок больше, что и определяет более высокую адгезию к поверхности 
подложки и более высокую плотность формируемого покрытия. 

Следующая область энергий соответствует частицам, которые могут 
быть получены лишь с помощью вакуумно-дуговых источников плазмы. 

Таким образом, достоинствами метода осаждения тонких пленок ион-
ным распылением являются универсальность (можно наносить металлы, 
сплавы, диэлектрики, магнитные композиции), регулируемая скорость оса-
ждения Vo и относительно простая конструкция. К недостаткам относятся 
невысокая чистота осаждаемой пленки (из-за наличия рабочего газа), низкая 
и нерегулируемая энергия осаждаемых частиц Е. 
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ГЛАВА 2. ВАКУУМНО-ДУГОВЫЕ СИСТЕМЫ НАНЕСЕНИЯ 
ПОКРЫТИЙ 

 
Вакуумно-дуговое осаждение покрытий различного назначения в по-

следние несколько десятилетий получило широкое распространение. Уни-
кальные возможности метода обусловлены спецификой используемой в нем 
вакуумной дуги как основного технологического инструмента. Среди раз-
личных ионно-плазменных методик вакуумно-дуговой является одним из 
наиболее универсальных процессов благодаря высокой степени ионизации 
потока пленкообразующих частиц и хороших адгезионных свойств по-
крытий к подложкам. 

В электродуговом испарителе металл испаряется с поверхности ка-
тода благодаря высокой концентрации энергии в катодном пятне элек-
трической дуги. Для нормальной работы испарителя необходимо ограни-
чить область перемещения катодного пятна по поверхности катода. 
Принципиальным решением в конструкции испарителя стало применение 
магнитного поля для удержания катодного пятна в разрешенной зоне (ра-
бочей поверхности катода). 

К дуговым, как правило, относят самоподдерживающиеся разряды, 
у которых катодное падение напряжения имеет относительно низкую ве-
личину, сравнимую по значению с порядком потенциалов ионизации или 
возбуждения атомов. Этим дуговой разряд отличается от тлеющего раз-
ряда, у которого катодное падение составляет сотни вольт. Малая вели-
чина катодного падения является результатом действия иных, чем в 
тлеющем разряде, механизмов катодной эмиссии, способных обеспечить 
величину электронного тока с катода, близкую к полному току разряда. 
Поэтому отсутствует необходимость в значительном усилении электрон-
ного тока, что является функцией большого катодного падения в тлею-
щем разряде. Катоды дуг испускают электроны в результате термоэлек-
тронной, автоэлектронной и термоавтоэлектронной эмиссии. 

Расширение областей практического применения вакуумно-дуговой 
технологии связано с дальнейшим теоретическим и экспериментальным 
изучением процессов генерации, движения и осаждения заряженных час-
тиц плазменного потока и дальнейшим усовершенствованием конструк-
ций источников плазмы. 

Однако в настоящее время вопросы плазменной технологии не 
имеют своей законченной теории, и многие детали физической картины, 
как в самом катодном пятне, так и в зоне транспортировки плазменного 
потока, остаются неясными, что связано со сложностью и многообразием 
протекающих явлений. Многофакторность рассматриваемого физическо-
го процесса и сложная взаимосвязь между отдельными параметрами обу-
славливают трудность его математического моделирования. 
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Вакуумно-дуговой разряд в парах материала, из которого изготовлен 
катод, генерирует потоки высокоионизованной плазмы с энергией ионов в 
десятки электронвольт. Плазма эмитируется катодным пятном микронных 
размеров, в котором развивается температура, достаточная для испарения и 
обращения в плазму любых металлов, в том числе и тугоплавких. Так, при 
токе дуги 100 А из ее плазмы без нарушения условий существования разря-
да может быть экстрагирован поток ионов в 8 ÷ 10 А [1]. При контакте по-
тока с охлаждаемой подложкой на ее поверхности конденсируется слой ка-
тодного материала. Толщина этого слоя (пленки, покрытия) пропорциональ-
на плотности ионного потока на подложку и времени экспозиции. В присут-
ствии реакционного газа (азота, кислорода, углеродсодержащего газа, на-
пример, ацетилена) в процессе конденсации металлической плазмы синтези-
руется слой из соединений металла с данным газом (нитридов, окислов, кар-
бидов). Таким образом, вакуумно-дуговые источники плазмы позволяют 
получать покрытия из чистых металлов 1 и сплавов, осуществлять плаз-
мохимический синтез простых 2 и сложных соединений 3 и формировать 
сложные комбинированные покрытия 4 (рис. 2.1). 
 

 
 

Рис. 2.1. Наиболее часто получаемые и формируемые плазменные покрытия: 1 
− из чистых металлов и сплавов на их основе; 2 − простые; 3 − сложные соеди-
нения; 4 − сложные комбинированные покрытия, представленные с использо-
ванием подхода [2] 

 
Особенностью вакуумно-дуговых источников плазмы является воз-

можность получения не только чистых материалов, но и осуществление 
плазмохимического синтеза соединений, в том числе оксидов, нитридов 
и карбидов. Для осуществления синтеза соединений в генерируемый 
плазменный поток вводится реакционно-способный газ. Скорость подачи 
газа при этом основывается на согласовании потоков взаимодействующих 
частиц металлических ионов dNметалла/dt с молекулами газа dNгаза/dt. 

Высокая степень ионизации плазмы вакуумной дуги, достигающая 
почти 100 % для некоторых материалов, позволяет с помощью магнитных 
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полей управлять движением плазменных потоков (фокусировать, транспор-
тировать, отклонять), а с помощью электрического поля (прикладывая от-
рицательный потенциал к подложке) − регулировать в широких пределах 
энергию конденсируемых ионов, что, в свою очередь, обеспечивает возмож-
ность синтезировать покрытия с заданными физико-механическими, хими-
ческими и служебными характеристиками, в ряде случаев − уникальными. 
Количество ионов, их заряд и энергии имеют тенденцию к увеличению с 
ростом температуры плавления материала катода. 

Особенностью вакуумно-дугового разряда, отличающей его от ион-
но-плазменных методов с низкой ионизацией потока, является наличие в 
плазменном потоке капель испаряемого материала, что нарушает одно-
родность покрытий. Это, как правило, снижает эксплуатационные свойст-
ва таких покрытий. 

 
2.1. Типы дуговых разрядов 

 
К дуговым разрядам, как правило, относят самоподдерживающиеся 

разряды, у которых катодное падение напряжения имеет относительно низ-
кую величину, сравнимую по значению с порядком потенциалов ионизации 
или возбуждения атомов. Этим дуговой разряд отличается от тлеющего 
разряда, у которого катодное падение, как было показано, составляет сот-
ни вольт. Малая величина катодного падения является результатом дейст-
вия иных, чем в тлеющем разряде, механизмов катодной эмиссии, способ-
ных обеспечить величину электронного тока с катода, близкую к полному 
току разряда. Поэтому отсутствует необходимость в значительном усиле-
нии электронного тока, что является функцией большого катодного паде-
ния в тлеющем разряде. Катоды дуг испускают электроны в результате 
термоэлектронной, автоэлектронной и термоавтоэлектронной эмиссии, 
при этом возможно существование других, более сложных, комбинирован-
ных процессов, обеспечивающих возникновение электронов у катода [3]. 

Дуговой разряд характеризуется большой величиной протекающего 
тока, достигающего 105 А, что значительно превышает значение типично-
го тока для тлеющего разряда 10−4 ÷ 10−1 А. По сравнению с тлеющим раз-
рядом велика и плотность тока на катоде, лежащая для разных форм дуг в 
интервале от 102 до 107 А/см2. Для тлеющего разряда даже при давлении P 
= 105 Па нормальная плотность тока на медном катоде в воздухе составля-
ет 155 А/см2, что соответствует самой нижней границе дугового диапазона 
[4]. 

Напряжение горения дуги невелико: так, для коротких дуг оно не пре-
вышает 20 ÷ 30 В, а для некоторых форм вообще составляет всего лишь 
несколько вольт. Вольтамперные характеристики дуговых разрядов во 
многих случаях падающие, но не всегда. Катоды дуг либо целиком, либо 
местами и кратковременно получают из разряда большое количество 
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энергии, за счет чего они обладают достаточно высокой температурой. 
Разрушение материала катода осуществляется за счет эрозии и испарения. 
Если спектр излучения прикатодной области тлеющего разряда совпадает 
со спектром газа, в котором поддерживается разряд, то в спектре дуг при-
сутствуют линии паров материала распыляемого электрода. Вакуумные 
дуги вообще существуют в парах испаряемого материала. Что касается со-
стояния плазмы положительного столба − области между приэлектродны-
ми слоями, то наряду с равновесными дугами существуют неравновесные, 
что зависит от давления газа.  

Следует отметить, что равновесность плазмы в разряде постоянного 
тока характерна только для дуги, а неравновесность − свойственна как 
тлеющему разряду, так и дуговому, при этом последний существует при 
низком давлении. 

Вакуумно-дуговые источники классифицируются по характеру про-
цессов на катоде, состоянию плазмы положительного столба и по роду ра-
бочей среды (газ или пары материала катода), в которой протекает ток [4]. 

Дуга с горячим термоэмиссионным катодом. Температура катода в 
подобной дуге достигает температуры 3×103 К и выше, так что большая 
величина тока дуги обеспечивается за счет интенсивной термоэлектрон-
ной эмиссии. Ток занимает на катоде сравнительно большую площадь с 
плотностью 102 ÷ 104 А/см2. Дуга привязана к одному и тому же месту ка-
тодной поверхности, и токовая площадка стационарна. Столь высокую 
температуру в течение длительного времени способны выдержать только 
тугоплавкие, с трудом испаряющиеся вещества, как, например, углерод 
(графит, уголь, сажа), которые вообще не плавятся при обычных давле-
ниях. Особенно широкое применение на практике нашел вольфрам, а так-
же молибден, цирконий, тантал и ряд других материалов. Дуги с горячими 
вольфрамовыми катодами применяют в электродуговых устройствах высо-
кого давления для обеспечения большого ресурса работы с малой эрозией 
электродов: в плазмотронах, сварочных аппаратах, а также для некоторых 
видов дуговой плавки металлов. 

Дуга с внешним накалом катода. Это частный случай горячего тер-
моэмиссионного катода, в котором катод нагревается не током разряда, а 
от вспомогательного источника. Разряд в этом случае легко зажигается. 
Почти все напряжение между электродами в большом интервале давлений 
приходится на область вблизи катода, а остальное пространство, запол-
ненное равномерно светящейся плазмой, обладает практически потенциа-
лом анода, причем катодное падение, которое при достаточно больших 
токах становится даже ниже наименьшего потенциала, оказывается близ-
ким к потенциалу ионизации газа. Разряд, естественно, является несамо-
стоятельным. Для снижения температуры накала используют активиро-
ванные катоды, работающие при темном накале. От вакуумного диода ду-
гу с внешним накалом отличает присутствие проводящей газовой среды. С 
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увеличением тока накала, когда ток разогревает катод сильнее, чем подвод 
внешней энергии, разряд может перейти в самостоятельный. Дуги такого 
типа используют в ряде приборов низкого давления, в термоэмиссионных 
преобразователях тепловой энергии в электрическую. 

Дуга с холодным катодом. Ток в таких дугах поддерживается в бы-
стро и беспорядочно перемещающихся катодных пятнах, возникающих и 
исчезающих на рабочей поверхности катода. Плотность тока в пятнах 
очень велика, 104 ÷ 107 А/см2. За короткое время локализации пятна металл 
в данном месте сильно разогревается и испаряется, но по соседству с пят-
нами и в целом катод остается сравнительно холодным. Пятна всегда обра-
зуются на катодах из легкоплавких металлов: меди, железа, серебра, жид-
кой ртути, именно тех, которые неспособны выдержать температуру, не-
обходимую для работы в режиме горячего термоэмиссионного катода. 
При слабых токах и низких давлениях катодные пятна появляются и на 
тугоплавких материалах: вольфраме, молибдене и других. Основным ме-
ханизмом эмиссии катодных пятен в этом случае является термоавто-
электронная. 

Дуга высокого давления. Имеются в виду давления выше (0,5 ÷ 
1)×105 Па, для которых характерно образование равновесной плазмы в по-
ложительном столбе. Среди такого типа дуг особенно распространены ду-
ги атмосферного давления, в том числе и в свободном воздухе. Столб дуги 
атмосферного давления − наиболее типичный и распространенный обра-
зец плотной низкотемпературной равновесной плазмы, поддерживаемой 
электрическим полем. Обычно это температуры (6 ÷ 12)×103 К, но в спе-
циальных условиях достигаются и более высокие температуры, вплоть до 
5×104 К. 

Дуга сверхвысокого давления. Этот вариант, принадлежащий к 
группе высоких давлений больше 106 Па. В столбе дуги в излучение пере-
рабатывается до 80 ÷ 90 % выделяющегося джоулева тепла. При атмо-
сферном давлении выход излучения существенно меньше. Указанное 
свойство нашло важное применение: на этой основе созданы лампы высо-
кого (сверхвысокого) давления. Дуга в них горит в ксеноне или парах рту-
ти, которые обладают наиболее подходящими для этой цели излучатель-
ными характеристиками и высоким светоэлектрическим КПД. 

Дуга низкого давления. Это давления в пределах 1,33×(103 ÷ 102) Па, 
при которых в положительном столбе формируется сильно выраженная 
неравновесная плазма, в принципе не отличающаяся от плазмы тлеющего 
разряда как по температурным параметрам, так и степени ионизации, ко-
торая значительно меньше равновесной. Однако последняя все-таки вы-
ше, чем в тлеющем разряде, так как ток дугового разряда на несколько 
порядков больше. 



 58

Вакуумная дуга. Является частным случаем дуги низкого давления с 
холодным катодом, представляет собой сильноточный низковольтный 
разряд, реализуемый в глубоком вакууме и развивающийся в парах мате-
риала одного из электродов. По способу генерации рабочей среды дуговые 
разряды различают на анодную и катодную дугу. В зависимости от плот-
ности разрядного тока и температуры электродов, разряд может существо-
вать в качественно различных формах: разряд с горячим расходуемым ка-
тодом, разряд с расходуемым анодом и горячим полым катодом, разряд с 
интегрально-холодным катодом. 

 
2.2. Вакуумно-дуговые источники плазмы 

с горячим расходуемым катодом 
 

В этом случае конструкция катодного узла предусматривает термо-
изоляцию катода, в результате чего возможна вакуумная дуга с распреде-
ленным разрядом на расходуемом катоде. При этом температура катода 
должна быть достаточно высокой для существования термоэмиссии и ис-
парения материала катода, что необходимо для поддержания дуги и фор-
мирования плазмы. Тепловой режим катода обеспечивается ионной бом-
бардировкой. Материал катода помещается в тугоплавкий тигель, для ко-
торого должно выполняться следующее условие: напряжение горения ду-
ги, горящей на нем, должно быть более высоким, чем на наносимом мате-
риале. Минимальный ток горения дуги с горячим расходуемым катодом 
зависит от материала катода и обычно находится в диапазоне от 40 до 400 
А. На рис. 2.2 приведена конструкция устройства. Разогрев металла может 
осуществляться как от внешнего источника, так и за счет протекания тока 
контрагированной дуги. В последнем случае, спустя определенное время, 
разряд переходит в режим дуги с диффузной привязкой. Этот режим харак-
теризуется невысоким напряжением горения, низким уровнем шумов тока 
и напряжения, хорошей однородностью ионного потока на анод при высо-
кой плотности тока, что делает такую дугу перспективной в качестве ис-
точника металлических ионов. В некоторой степени описанный режим го-
рения напоминает разряд с термокатодом в газе, однако здесь рабочая сре-
да поступает в промежуток за счет испарения, поэтому подобный режим 
можно назвать вакуумной дугой на испаряющемся катоде. 

Известно [6], что все металлы в отношении их способности работать 
в качестве термоэмиссионных катодов можно разделить на две группы. К 
первой группе относятся тугоплавкие металлы: вольфрам, молибден, тан-
тал и другие, у которых равновесный поток электронов термоэлектронной 
эмиссии значительно превышает поток испаряющихся атомов. Во вторую 
группу попадает большинство широко распространенных металлов: алю-
миний, хром, медь и другие, у которых ситуация обратная. 
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Рис. 2.2. Схема устройства с горячим катодом. 1 − расходуемый материал − ка-
тод; 2 − тигель; 3 − охлаждаемый токовый ввод; 4 − анод; 5 − соленоид; 6 − 
подложка; 7 − источник питания дуги; 8 − источник отрицательного смещения в 
цепи подложки [5] 

 
В этом случае характерная степень ионизации плазменного потока 

выше, чем при горении дуги с катодными пятнами, и может достигать 
почти 100 % (вместо 10 ÷ 90 %) с одновременным уменьшением и энерге-
тических затрат на образование одного иона с 100 ÷ 300 до 40 ÷ 200 
эВ/атом. 

Следует отметить, что при работе катода в термоэмиссионном режи-
ме (без пятен) отсутствует выраженный сверхзвуковой поток плазмы. Для 
придания плазме направленной скорости в этом случае используется со-
леноид 5, формирующий пространственно неоднородное магнитное поле. 

Испарители подобного типа имеют высокую энергетическую эффек-
тивность. Как показывает практика, скорость испарения у них существен-
но выше, чем в разряде с интегрально-холодным катодом, однако они 
имеют крупный недостаток − высокая рабочая температура электродов 
делает их очень чувствительными к перепаду температур. 

 
2.3. Вакуумно-дуговые источники плазмы  

с горячим расходуемым анодом 
 
Следующая разновидность вакуумной дуги − дуга, горящая в парах 

материала анода. В этом случае необходимо обеспечить работу нерасхо-
дуемого катода в термоэмиссионном режиме и теплоизолированного ано-
да, находящегося при высокой температуре. Материал анода, испаряясь, 
поддерживает горение разряда и, следовательно, существование плазмы 
наносимого материала. Особенностью устройств с горячим расходуемым 
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анодом (рис. 2.3) является то, что к материалу анода предъявляется мень-
ше требований, чем к материалу катода, который вообще может не обла-
дать эмиссионными свойствами, что открывает возможность использова-
ния рассматриваемой формы вакуумной дуги для генерации плазмы ди-
электрических материалов. 
 

 
 
Рис. 2.3. Конструкция  устройства  с  горячим  испаряющимся   анодом:     
1 − термоэмиттер; 2 − соленоид; 3 − анод; 4 − тепловой экран; 6 − подлож-
ка; 7 − источник питания дуги [5] 

 
С этой целью диэлектрик, который при определенном тепловом ре-

жиме обеспечивает достаточное для существования разряда давление на-
сыщенного пара, помещается в проводящий тигель, выполняя при этом 
роль анода. Нагрев и испарение являются результатом интенсивной бом-
бардировки его электронами, эмитируемыми катодом. Одновременно ос-
циллирующие в межэлектродном пространстве электроны ионизируют 
испаряющиеся атомы. Благодаря этому происходит компенсация объем-
ного заряда электронного пучка и поддерживается электрический баланс 
катода. Сам катод практически не эродирует, так как энергия бомбарди-
рующих его ионов ниже порога его физического распыления. 

Катодом в таких устройствах является термоэмиттер из активиро-
ванного материала. Специфическим моментом, который необходимо учи-
тывать при разработке систем с расходуемым анодом, является требова-
ние к температурному полю: следует учитывать, что испаряемый матери-
ал конденсируется на наиболее холодных участках поверхности, что мо-
жет привести, например, к отравлению термокатода и другим нежелатель-
ным последствиям. 
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2.4. Вакуумно-дуговой источник плазмы 
с интегрально-холодным катодом 

 
В случае вакуумно-дугового разряда с интегрально-холодным като-

дом (водяное охлаждение), эмиссия электронов для подержания разряда 
обеспечивается катодными пятнами, которые образуются на поверхности 
катода и через которые проходит весь ток дуги. Схема источника с инте-
грально-холодным катодом приведена на рис. 2.4. 

 

 
 
Рис. 2.4. Плазменный источник с магнитной фокусировкой: 1 − катод; 2 − анод;     
3 − фокусирующий соленоид; 4 − стабилизирующая катушка [7] 
 

Конструкция источника плазмы включает в себя цилиндрический 
анод (2) с развитой поверхностью. Центральный торцевой катод (1) вы-
полнен из материала, образующего металлическую плазму. Магнитная 
система расположена с внешней стороны анода и состоит из стабилизи-
рующего соленоида (4) и фокусирующего соленоида (3). Анод плотно со-
единен с рабочим объемом камеры, в котором на оси располагаются обра-
батываемые изделия. Для групповой обработки изделий обычно исполь-
зуют планетарный механизм, обеспечивающий перемещение деталей в 
потоке плазмы. Все элементы конструкции источника плазмы выполнены 
из немагнитного материала. 

Для реализации выбранного типа вакуумно-дугового разряда с инте-
грально-холодным катодом используется принудительная система водяно-
го охлаждения, которая обеспечивает такой режим работы катода, при ко-
тором средняя по его поверхности температура недостаточна для поддер-
жания между электродами тока за счет термоэлектронной эмиссии. В этом 
случае эмиссионным центром разряда на поверхности отрицательного ка-
тода является катодное пятно, представляющее собой небольшую ярко 
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светящуюся область, через которую происходит перенос тока между като-
дом и столбом дуги [8]. 

При чрезвычайно малых поперечных размерах 10−2 ÷ 10−5 м катод-
ные пятна обладают высокой скоростью перемещения. Граница катодного 
пятна условна, т. к. оно состоит из нескольких активно эмитирующих уча-
стков.  

На поверхности катода происходит непрерывное перераспределение 
параметров, определяющих процесс токопереноса: наблюдается самопро-
извольное отмирание одних ячеек и образование новых за счет деления 
оставшихся, в результате чего пятно хаотически перемещается [8]. 

Область катодного пятна является сосредоточением источника теп-
ла, в котором за очень короткое время возникает температура, значитель-
но превышающая температуры кипения, что обуславливает интенсивное 
испарение материала катода, обеспечивающее высокую эффективность 
процессов в разряде [9]. 

 
2.5. Характеристики катодных пятен 

 
Для понимания процессов формирования покрытий рассмотрим фи-

зические явления в вакуумно-дуговом разряде с холодным катодом, взаи-
мосвязи между различными параметрами разряда. 

Своеобразие физических явлений, протекающих в вакуумных дугах, 
в первую очередь связано со спецификой поведения катодных пятен, ко-
торые являются генераторами плазмы проводящих материалов. 

Катодные пятна существуют в виде ярко светящихся точек, которые 
быстро перемещаются по поверхности катода. Они характеризуются не-
обычно высокой плотностью тока (до 1012 А/м2), весьма высокой поверх-
ностной плотностью мощности, превышающей 109 Вт/м2. Температура 
материала катода в зоне пятна, как правило, превышает температуру ки-
пения. 

Катодные пятна бывают трех родов. 
Катодные пятна (КП) первого рода существуют в низком вакууме и 

при наличии на катоде диэлектрических пленок или различных загрязне-
ний. Для этих пятен характерна сравнительно малая эрозия материала ка-
тода 3,5 ÷ 13 мг/К. Однако катодные пятна неустойчивы по мере горения 
разряда, некоторые из них пропадают, но возникают новые. Среднее вре-
мя жизни пятен первого типа составляет 10−5 с. Структура этих пятен со-
стоит из значительного числа (несколько десятков) одновременно сущест-
вующих ячеек с размерами порядка несколько микрометров и менее. Так, 
например, на медном катоде КП диаметром 50 ÷ 80 мкм состоит из фраг-
ментов с размерами 5 ÷ 30 мкм и с током 10 ÷ 30 А на фрагмент. В свою 
очередь, фрагменты имеют внутреннюю структуру в виде одновременных 



 63

ячеек с размерами несколько микрометров. Внутри КП 1-го рода ячейки 
находятся на расстоянии 20 ÷ 50 мкм друг от друга. 

Катодные пятна второго рода образуются на очищенных (в частно-
сти, катодным пятном) поверхностях и при высоком вакууме. Они обла-
дают в два раза меньшими скоростями перемещения по поверхности като-
да, а эрозией на два-три порядка большей, чем КП 1-го рода. 

Катодные пятна третьего рода. Это катодные пятна, которые, 
объединяясь в группу, могут образовать групповое пятно третьего рода. 
Данный тип пятен возникает при токах больше минимального, и пред-
ставляют собой групповые образования из катодных пятен, расположен-
ные друг от друга на расстояниях, сравнимых с их размерами. Динамика 
развития катодных пятен существенно зависит от концентрации в рабо-
чем объеме остаточных газов. 

Таким образом, в дуговом разряде, горящем в парах материала ка-
тода, характер катодных процессов и тип катодного пятна определяются 
термическими процессами, обеспечивающими поступление материала в 
разряд. Теплофизические свойства материала катода определяют динами-
ку перехода от одного типа пятна к другому, которые в свою очередь и 
определяют характер эрозии с поверхности катода. 
 

2.6. Инициирование катодных пятен 
 
Дуговой разряд в вакууме обладает внутренней неустойчивостью, 

вследствие чего всегда имеется отличная от нуля вероятность самопроиз-
вольного его погасания. В связи с этим в источнике питания стартовое на-
пряжение на электродах при погасании разряда должно восстанавливаться 
быстрее, чем электрическая прочность разрядного промежутка. 

В результате быстрого рассеяния и конденсации заряженных частиц 
восстановление разрядного промежутка происходит в течение нескольких 
миллисекунд. Продолжительность этого процесса в целом зависит от кон-
струкции и геометрии разрядного промежутка. Зажигание разряда в ваку-
умно-дуговых источниках плазмы происходит при низком напряжении на 
разрядном промежутке (десятки вольт). Ток при этом составляет от десят-
ков до сотен ампер как в импульсном, так и в стационарном режимах.  

Вопросы запаздывания зажигания и времени формирования разряда 
(временные характеристики) отходят на второй план, в то время как про-
блема долговечности и надежности пусковых систем, оставаясь столь же 
важной, приобретает дополнительные трудности, обусловленные стацио-
нарностью разряда и энергетикой процесса его инициирования.  

Необходимым условием существования дуги является выполнение 
следующих соотношений: 

 
Ι ≥ ΙКР,      (2.1) 
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U ≥ UС ≈ kUi,      (2.2) 

 
где I и U − ток и напряжение, обеспечиваемые цепями питания дуги; IКР − 
минимальное значение разрядного тока, при котором на данном материале 
возможно возникновение катодного пятна; UС − катодное падение потен-
циала в дуге; Ui − ионизационный потенциал материала катода; k − коэф-
фициент, принимающий значения от 1 до 6 в зависимости от теплофизи-
ческих свойств катодного материала. 

При заполнении межэлектродного промежутка ионизованным про-
водящим газом (плазмой) в нем происходит резкое перераспределение 
электрического поля, которое почти целиком сосредотачивается в узкой 
зоне у катода. Ширина этой зоны столь мала, что даже при той небольшой 
разнице потенциалов между электродами, которая определяется соотно-
шением (2.1), напряженность поля оказывается достаточной для обеспе-
чения автоэмиссии электронов с микронеоднородностей, всегда имею-
щихся на поверхности катода и являющихся активными центрами, на ко-
торых при достаточно высокой локальной плотности плазмы развиваются 
катодные пятна. 

В дальнейшем пятно само является источником проводящей среды − 
ионизованных паров, катодного материала, в которых осуществляются 
самоподдерживающие процессы токопереноса и регенерации частиц но-
сителей зарядов. 

Таким образом, при выполнении условий (2.1) и (2.2) задача зажига-
ния дуги в вакуумно-плазменном устройстве сводится, по существу, к ло-
кальному заполнению межэлектродного пространства проводящей средой. 
Такой средой могут служить ионизированные пары металла или ионизи-
рованный газ соответствующей плотности (плазма). При этом подразуме-
вается, что предусмотрены меры по пространственной стабилизации дуги 
с тем, чтобы зона наиболее вероятного существования ее катодного пятна 
соответствовала рабочей (эродирующей) поверхности катода. Тем, как 
осуществляется заполнение разрядного промежутка плазмой, в сущности, 
определяется способ зажигания дуги. Наличие неоднородностей магнит-
ного поля, связанных с наличием электромагнитной катушки поджигаю-
щего устройства, может привести к искажению формы разряда и перебро-
су дуги на поджигающий электрод, находящийся под потенциалом анода. 

В плазменных источниках замыкание и размыкание контакта между 
анодом и катодом с целью зажигания дуги применялись лишь на началь-
ном этапе развития вакуумно-дуговой плазменной технологии покрытий и 
в дальнейшем были полностью вытеснены другими более совершенными 
способами. 

Известны следующие встречающиеся на практике способы заполне-
ния разрядного промежутка плазмой [10]: 
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1) высоковольтный пробой вакуумного промежутка между анодом и 
катодом; 

2) пробой вспомогательного промежутка между катодом и поджи-
гающим электродом; 

3) инжекция в межэлектродный промежуток плазмы от вспомога-
тельного импульсного плазменного источника; 

4) взрыв проводящей тонкопленочной перемычки между электрода-
ми. 

В настоящее время большое распространение в источниках плазмы 
для зажигания дуги получили бесконтактные плазменные поджигающие 
устройства. Схема поджигающего устройства представлена на рис. 2.5. 

Устройство работает следующим образом. При подаче на поджи-
гающий электрод высоковольтного (3 кВ) запускающего импульса от бло-
ка поджига 7 происходит пробой между указанным электродом и кольце-
вым электродом по поверхности керамической втулки. Возникающий при 
этом плазменный сгусток движется по направлению к катоду, что приво-
дит к зажиганию инициирующего разряда между катодом и кольцевым 
электродом. Этот разряд поддерживается за счет емкости конденсатора С, 
заряженного предварительно от источника питания дугового разряда че-
рез резистор R. 

Плазма, образующаяся при горении инициирующего разряда, диф-
фундирует в объем между анодом и катодом источника плазмы, обеспечи-
вая зажигание основной дуги. В используемых источниках плазмы приме-
няются поджигающие импульсы сложной формы: на начальной стадии 
импульса его амплитуда повышалась в несколько раз за счет применения 
автотрансформаторной схемы высоковольтного генератора. 

 

 
 
Рис. 2.5. Схема поджигающего  устройства:  1  −  кольцевой электрод;  2 − ка-
тод;  3 − керамическая втулка; 4 − поджигающий электрод; 5 − катушка; 6 − 
анод; 7 − блок управления 
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Повышенное напряжение в начале импульса обеспечивает надеж-
ность искрового пробоя промежутка между кольцевым и поджигающим 
электродами, в то время как оставшаяся часть энергии импульса, расходу-
ется на формирование инициирующего плазменного сгустка при взрыве 
металлической пленки на поверхности керамической втулки. При этом 
повышается надежность запуска дуги в источнике плазмы при сравни-
тельно небольших значениях амплитуды основного импульса поджига 
(600 В). 
 

2.7. Капельная фаза 
 

Ток эмиссии, проходя по материалу катода, нагревает его в этом месте 
и вызывает образование горячего пятна. Плотность тока эмиссии из пятна 
экспоненциально зависит от температуры пятна. Поэтому при возрастании 
температуры горячего пятна, образовавшегося на холодной поверхности 
катода, резко растет эмиссия электронов из него. 

Нарастание эмиссии с локального участка катода носит лавинооб-
разный характер, поскольку локальное увеличение температуры в пятне 
увеличивает число электронов, которые способны преодолеть работу 
выхода материала катода. Это еще более увеличивает плотность тока, 
что, в свою очередь, ведет к увеличению резистивного нагрева в этом 
месте, что опять увеличивает электронную эмиссию. Энергетически бо-
лее выгодно, чтобы увеличение тока происходило за счет увеличения 
температуры в пятне, чем за счет увеличения его площади [7]. Плотность 
тока в пятне достигает примерно 1012 А/м2. 

Температура места эмиссии (пятна), таким образом, резко растет и 
быстро, менее чем за 1 мкс, превосходит температуры плавления и кипе-
ния материала катода, в котором происходят соответствующие фазовые 
переходы. В пятне материал катода может находиться в жидкой фазе, а 
может происходить и его кипение, сопровождающееся вылетом микрочас-
тиц в виде микрокапель. После этого на поверхности остается небольшой 
кратер. Наиболее значимое провоцирование возникновения новых дуг про-
водится последствиями самих пятен, то есть выступов, образующихся по 
ободу кратера. Там, наиболее вероятно, происходит зажигание нового пят-
на. 

Из-за большой плотности тока электронов над пятном эмиссии из па-
ров материала катода образуется плотная плазма, которая распространяется 
в доступное ей пространство. Распространение плазмы служит причиной 
дальнейшего уменьшения величины промежутка между плазмой и като-
дом. Это приводит к тому, что катодное падение потенциала происходит 
на меньшем расстоянии. Напряженность электрического поля у поверхно-
сти катода вырастает, что может быть причиной образования по соседству 
новых центров эмиссии, превращающихся в дальнейшем в горячие пятна. 
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Плазма дугового разряда распространяется от пятна со скоростью при-
мерно 104 м/с и поэтому достигает близко расположенных мест, лежащих 
на поверхности катода на расстоянии 10 мкм, менее чем через 1 нс. 

Площадь первоначального горячего пятна будет расти в течение 
10−100 нс из-за процессов теплопроводности. При этом удельная мощность 
будет уменьшаться из-за уменьшения плотности тока. Кроме того, очень 
горячий материал катода под пятном будет иметь более высокое, чем ис-
ходный объемный материал, сопротивление электрическому току, и по-
этому потенциал поверхности пятна будет немного менее отрицательным, 
чем у окружающей поверхности мишени. Из-за этого новые образующиеся 
пятна перехватывают ток от первоначального пятна. Первоначальное же 
пятно будет охлаждаться и резко (примерно за 1 мкс) прекратит эмитиро-
вать электроны. 

Когда преобладающим видом эмиссии из катода становится термо-
электронная эмиссия, устанавливается самостоятельный дуговой разряд, 
который может существовать неограниченное время, пока дугу поддержи-
вает источник питания. 

Плазменные струи содержат макрочастицы материала катода в виде 
жидких, быстро затвердевающих капель, а также в виде твёрдых осколков 
(например, при испарении графита или кремния). Они увеличивают коэф-
фициент эрозии, являются источниками нейтральных атомов в межэлек-
тродном пространстве, нарушают однородность покрытий и увеличивают их 
шероховатость. Их размеры и количество зависят от теплофизических и меха-
нических свойств материала катода, температуры катода, вида тока разряда 
(непрерывный или импульсный), скорости перемещения КП, вида и давле-
ния газа, количества газов, растворенных в катоде, структуры катода и др., 
причём все эти факторы часто взаимосвязаны. 

Размеры макрочастиц составляют 0,1 ÷ 100 мкм, основное их коли-
чество обычно имеет размеры 0,1 ÷ 10 мкм [11]. Распределение их концен-
трации по размерам в плазменном потоке имеет экспоненциальный характер: 
количество частиц уменьшается по мере увеличения их размеров. Они выле-
тают из КП преимущественно под углами 10 ÷ 20° к плоскости катода, со 
скоростями от нескольких м/с до нескольких сотен м/с, при этом более 
крупные частицы перемещаются под меньшими углами. При импульсном 
токе дуги количество и размеры макрочастиц снижаются, но эти параметры 
сильно зависят от длительности импульса, т. е., фактически от температуры 
в зоне КП [11]. 

На рис. 2.6 представлена полученная зависимость относительного уг-
лового распределения капельных образований вакуумной дуги для титаново-
го катода. Nα − число капель, попадающих на поверхность осаждения под 
углом α к плоскости катода. N90 − число капель, осаждаемых на обрабаты-
ваемой поверхности под углом 90° к плоскости катода. 
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Изучение с помощью электронного микроскопа продуктов эрозии мате-
риала катода, сконденсированных на поверхности коллекторов, показало, что 
частицы размером несколько микрометров и менее имеют полусферическую 
форму. Более крупные частицы имеют почти плоскую среднюю область, ок-
руженную более высоким кольцом. Данное обстоятельство свидетельствует 
о том, что до удара о поверхности конденсации частицы находились в жид-
ком состоянии. 

При непрерывном токе разряда масса микрочастиц связана с меха-
нической прочностью материала катода, его разупрочнением при нагреве 
и теплопроводностью. Например, низкие механическая прочность и тем-
пература плавления алюминия, несмотря на высокую теплопроводность, 
приводят к интенсивной генерации макрочастиц, в то время как для мо-
либдена, у которого теплопроводность ниже, но теплостойкость больше, 
картина прямо противоположная. 

При увеличении давления газа количество и размеры макрочастиц 
уменьшаются, особенно существенно при наличии в вакуумной камере ак-
тивных газов, образующих с материалом катода тугоплавкие соединения 
(например, в системе Ti−N). При этом необходимо отметить, что количест-
во и размеры макрочастиц также уменьшаются при увеличении давления ар-
гона, но в меньшей степени, чем при напуске активных газов. 

 

 
 

Рис. 2.6. Пространственное распределение капельной фракции в рабочем  объеме 
испарителя [12] 
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Количество и размеры макрочастиц также зависят от метода из-
готовления катода. Минимальное их количество образуется при ис-
пользовании катода, изготовленного методом переплава в вакууме. В 
этом случае материал катода содержит минимальное количество рас-
творённых газов и имеет равномерную структуру. При использовании 
катодов, изготовленных методами порошковой металлургии, катодные 
пятна перемещаются преимущественно по границам частиц порошка, 
особенно, если на их поверхностях остались следы окислов. При этом 
зачастую частицы порошка выбрасываются практически целиком. Да-
же если материал катода имеет плотность, приближающуюся к теорети-
ческой, количество капельной фазы в плазменной струе на порядок и 
более превышает величины, полученные в случае применения плав-
леных катодов. Поэтому применение катодов, изготовленных мето-
дами порошковой металлургии, не рекомендуется. 

Основными продуктами эрозии являются ионы и капли. Доля ней-
трального пара в массопереносе составляет единицы процентов (даже для 
таких сравнительно легкоплавких металлов с невысокой температурой 
кипения, как медь и кадмий, она не превышает 12 % и 22 %) и характери-
зуется косинусным законом распределения. 

Характерная тепловая энергия нейтральных атомов приблизительно 
соответствует температуре кипения материала катода. Расход массы ка-
тода в ионной фазе на единицу переносимого заряда являет величиной 
постоянной для данного материала, в то время как эрозия в капельной фа-
зе зависит от условий эксперимента и увеличивается с ростом величины 
заряда, переносимого через единицу площади катода. Расход катодного 
материала на практике обычно определяется весовым методом. При ма-
лых расходах эрозию оценивают по измерениям объема следа катодного 
пятна. Для многих материалов скорость эрозии и разрядный ток связаны 
линейным приближением. Эта скорость зависит от материала катода и 
тока разряда, и в первом приближении данная взаимосвязь для относи-
тельно небольших токов может быть выражена соотношением [13]: 
 

m = µ⋅Iразр,      (2.3) 
 
где m − масса материала, уносимая с поверхности катода в единицу вре-
мени; µ − коэффициент электропереноса; Iразр − ток разряда. 

В свою очередь, коэффициент электропереноса µ определяется 
уменьшением массы катода на величину ∆m за промежуток времени t при 
установленной величине разрядного тока Iразр. 

Коэффициент электропереноса увеличивается с ростом величины 
переносимого заряда и уменьшением диаметра катода, что объясняется 
увеличением подвода энергии на единицу поверхности катода, вызываю-
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щей повышение его локальной температуры, определяющей скорость ис-
парения нейтральных атомов и генерацию капельных образований из 
расплавленных участков поверхности катода. Значения коэффициента µ 
для некоторых материалов сведены в таблицу [14]. 

Величина коэффициента электропереноса не зависит ни от времени 
горения разряда, ни от тока дуги, но существенно изменяется при нали-
чии примесей, способных повысить эмиссионные свойства материала ка-
тода. 

Увеличение тока разряда приводит к повышению скорости эрозии 
материала катода и, следовательно, к увеличению производительности 
процесса осаждения наносимого покрытия. Однако при этом увеличива-
ется и процентное содержание в плазменном потоке материала катода в 
капельной и осколочной фракциях.  

Генерация капельных образований происходит из-за образования на 
поверхности катода эрозионных кратеров. Локализация электрического 
поля в районе микроскопических неоднородностей на поверхности катода 
приводит к протеканию автоэмиссионного тока, плотность которого мо-
жет превысить критическую величину. 

 
Таблица  2.1 

Значения коэффициента электропереноса µ для различных материалов 
 

Материал С Al Ti Ni Cu Zr Mo W 

µ × 10−7 
кГ/Кл 0,21 1,25 0,52 1,0 1,16 0,58 0,47 0,62 

 
В этом случае происходит взрыв микроскопического выступа, при-

водящий к расплавлению окружающей поверхности и образованию над 
катодным пятном облака плазмы. Под действием давления плазмы про-
исходит деформация слоя жидкого металла, приводящая к движению 
жидкости в виде капель. 

В [15] давление плазмы определяется как: 
 

1
2

i i i
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I mp Fj
I j

ϑ
= =

ξ
,                                                       (2.4) 

 
где F − действующая на катод сила реакции плазменной струи, приведен-
ная к единице тока дуги; j − плотность тока; ξе − заряд. 
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Импульсный режим работы испарителя существенно сокращает до-
лю капельной фракции в генерируемом потоке плазмы, что обусловлено 
термической и механической инерционностью процесса их образования. 
Расход плазмообразующего материала легко регулируется изменением 
частоты следования импульсов.  

При горении дуги не более 5 секунд в основном регистрировались 
капли, не превышающие 1 мкм. При этом общее их количество было в 4 ÷ 
5 раз меньше, чем при десятисекундном интервале работы испарителя. 
Уменьшение времени задержки между равными периодами горения дуги 
вело к росту числа капель, имеющих более крупные размеры, так как с 
уменьшением паузы увеличивается исходная температура катода для по-
следующего этапа горения. 

Повышение температуры рабочей поверхности катода вызывает уси-
ленную генерацию капельных образований. 

 
2.8. Факторы, обеспечивающие снижения эмиссии макрочастиц 

 
Для ослабления эмиссии макрочастиц необходимо снижение тепло-

вого режима работы катода. Это достигается охлаждением катодного узла 
проточной водой. Оптимальные условия охлаждения катода достигаются 
при прямом контакте хладагента (воды) с телом катода. Любые прокладки 
между охлаждающей водой и катодом ведут к заметному ухудшению теп-
лоотвода, повышению интегральной температуры и, следовательно, к по-
вышению интенсивности эмиссии макрочастиц. 

Путем снижения тока дуги можно уменьшить поступление макро-
частиц в плазменный поток, генерируемый катодным пятном и, следова-
тельно, температуру в этой зоне и интенсивность эмиссии макрочастиц. 
Однако, с другой стороны, от тока зависит производительность процесса 
осаждения покрытия. В связи с чем снижать температурный эффект раз-
рядного тока с целью ослабления процесса генерации МЧ целесообразнее 
не в результате уменьшения тока, а путём равномерного распределения 
его воздействия на всю рабочую поверхность катода. 

Содержание МЧ в плазме и, соответственно, в конденсате уменьша-
ется в присутствии активного газа в системе. Установлено, что при повы-
шении давления азота от 10−3 до 1 Па в системе с титановым катодом кон-
центрация капель в конденсате снижалась от 29,6 % до 14,5 %. Объясняют 
это тем, что на поверхности катода образуется пленка нитрида титана. А 
поскольку температура плавления этого соединения (3223 К) существенно 
выше температуры плавления титана (1933 К), то эрозия катода в капель-
ной фазе при наличии на нем слоя нитрида существенно уменьшается. 
Аналогичное явление наблюдается и при напуске в систему ацетилена, а 
также смесей аргона с азотом или углеродосодержащим газом. 
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В случае быстрого перемещения катодные пятна лишь кратковре-
менно находятся в данной точке своей траектории на поверхности катода. 
В результате локальная температура в пятне не успевает достичь уровня, 
характерного для стационарного режима. Поэтому количество расплава в 
активной зоне катодного пятна при его движении уменьшается и, следова-
тельно, снижается количество материала, выбрасываемого пятном в виде 
капель. Применение магнитного поля позволяет увеличить скорость пере-
мещения катодных пятен и тем самым уменьшить капельную составляю-
щую. 

Так как основное количество макрочастиц эмитируется из катода 
под углом ~ 20 ÷ 30° к его плоскости, то одним из способов снижения от-
носительного содержания макрочастиц в плазменном потоке на подложку 
состоит в выборе её оптимального положения относительно катода. Оп-
тимальным является общепринятое размещение подложки в ограничен-
ном телесном угле в направлении, перпендикулярном рабочей (эмити-
рующей плазму) поверхности катода. Это соответствует максимуму угло-
вого распределения плотности потока ионов и минимуму распределения 
макрочастиц (рис. 2.7,а). Соотношение плотностей этих частиц в данном 
направлении можно улучшить при фокусировке ионной компоненты в 
магнитном поле (рис. 2.7,б). 
 

 
 

Рис. 2.7. Схема распределения концентрации ионов и макрочастиц в потоке 
эрозионной плазмы: а − в отсутствие магнитного поля; б − в фокусирующем 
магнитном поле (1 − катодное пятно; 2 − поток ионов; 3 − поток МЧ; 4 − под-
ложка) [16] 

 
Уменьшение количества генерируемых капель ведет к увеличению в 

плазменном потоке доли ионизированной фазы. Эрозия катода в капель-
ной фазе особенно велика для легкоплавких металлов с низким коэффици-
ентом теплопроводности (Zn, Cd, Sn, Pb, Bi) и для графита. Для ртути око-
ло 90 % массы катодного материала уносится в капельной фазе. Однако 
затвердевание ртути при охлаждении в жидком азоте ведет к резкому 
уменьшению количества капель. 
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2.9. Конструкции плазменных источников 
 

Катодное пятно электрической дуги в вакууме является эффектив-
ным источником ускоренной плазмы тяжелых элементов. Практически 
любой проводящий материал в катодном пятне переводится в плазменное 
состояние и в виде более или менее широкого потока протекает в полу-
пространстве над поверхностью катода. Именно на этом явлении основано 
действие вакуумно-дуговых плазменных источников с интегрально-
холодным расходуемым катодом. 

Простейшее устройство такого типа представляет собой два цилинд-
рических электрода, находящиеся в объеме вакуумной камеры. Возбужде-
ние разряда происходит при размыкании электродов, в исходном состоя-
нии соприкасающихся друг с другом. 

Однако дуга в таком устройстве горит крайне нестабильно (особенно 
при генерации плазмы тугоплавких металлов) и часто перебрасывается на 
элементы крепления электродов. По этой причине на практике использу-
ются более сложные источники, в которых применяются более совершен-
ные способы зажигания и приняты меры по повышению стабильности го-
рения разряда и защиты элементов крепления электродов от воздействия 
катодных пятен. 

При всем многообразии существующих вариантов конструктивного 
исполнения источников, созданных для решения различных технических 
задач, качество каждого из них, в конечном счете, определяется тем, в ка-
кой мере и какими средствами в данном случае решены две основные 
проблемы: проблема поджига и проблема пространственной стабилизации 
катодных пятен. 

Существующие в настоящее время вакуумно-дуговые устройства 
можно классифицировать по способу удержания катодных пятен вакуум-
ной дуги [7]:  

− источник плазмы с магнитным удержанием катодного пятна; 
− источник плазмы с автостабилизацией катодного пятна. 
Схематический чертеж источника плазмы с магнитным удержанием 

катодного пятна представлен на рис. 2.8,а. 
Дуговой разряд зажигался между катодом 1 и анодом 5. 
Инициирование разряда производилось высоковольтным пробоем по 

поверхности керамической втулки 6 между поджигающим электродом 3 и 
кольцевым электродом 7, электрически соединенным с фланцем 11. 

Электрическая развязка катодного узла источника плазмы от анода 
обеспечивалась изолятором 9. 

Удержание катодного пятна на рабочей (торцевой) поверхности ка-
тода осуществлялось магнитным полем катушки 8. Коррекция структуры 
магнитного поля осуществлялась с помощью ферромагнитного концен-
тратора 13, представляющего собой систему двух колец из стали Ст. 3. 
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Рис. 2.8. Источники плазмы: а) − с магнитным удержанием; б) − автостабилиза-
цией катодного пятна (1 − катод; 2 − экран; 3 − поджигающий электрод; 4 − 
вспомогательный анод; 5 − основной анод; 6 − диэлектрическая втулка; 7 − 
кольцевой зазор; 8 − соленоид; 9 − изолятор; 10 − вывод поджигающего элек-
трода; 11 − водоохлаждаемый фланец; 12 − водоохлаждаемый вывод катода;  13 
− концентратор; 14 − фокусирующая катушка) 
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Концентратором принудительно задается острый угол между сило-
выми линиями магнитного поля и боковой поверхностью цилиндрическо-
го катода, что гарантирует удержание на его торце катодного пятна при 
любой степени выгорания катода. 

Тыльная сторона катода и опорный фланец источника плазмы охла-
ждались проточной водой. 

В источнике плазмы с автостабилизацией катодного пятна (рис. 
2.8,б) стабилизация разряда на торцевой поверхности катода осуществля-
ется собственным магнитным полем дуги и токов, текущих в теле катода. 
При этом эффект стабилизации имеет место только при определенной 
геометрии рабочей поверхности катода. 

В случае использования катода цилиндрической формы стабилиза-
ция пятна дуги на торцевой поверхности обеспечивается при наличии 
кольцевого выступа на торце катода по его границе с боковой поверхно-
стью. 

Дополнительными стабилизирующими элементами в источнике 
плазмы данного типа служат вспомогательный анод 4 и электростатиче-
ский экран 2. 

Назначение остальных элементов устройства такое же, как и в рас-
смотренном выше источнике плазмы с магнитным удержанием катодного 
пятна. 

В описанных в литературе стационарных электродуговых источни-
ках плазмы обычно применяются электромеханические системы зажига-
ния дуги с помощью дополнительного поджигающего электрода, через 
балластное сопротивление электрически соединенного с анодом и приво-
димого в кратковременное соприкосновение с катодом. Этот способ ини-
циирования разряда обладает низкой надежностью и особенно нежелате-
лен в случае применения источников плазмы с электромагнитными систе-
мами управления плазменными потоками. Наличие неоднородностей маг-
нитного поля, связанных с наличием электромагнитной катушки поджи-
гающего устройства, может привести к искажению формы разряда и пере-
бросу дуги на поджигающий электрод, находящийся под потенциалом 
анода. В связи с этим в источниках плазмы применяются бесконтактные 
плазменные поджигающие устройства. 

На рис. 2.9 приведена конструкция испарителя, который применяет-
ся на установках типа «Булат-3». В испарителе использованы различные 
способы удержания КП на испаряемой поверхности, что дало возмож-
ность снизить пороговый ток, например, на титане до 35 ÷ 40 А, умень-
шить капельную составляющую. 

Цилиндрический катод 2, расположенный соосно с анодом 1 (обыч-
но это корпус вакуумной камеры), охвачен дополнительным анодом 3, ко-
торый расположен на уровне торца катода и изолирован экраном 5 и соле-
ноидом 6, размещённым ниже испаряемого торца катода. По периметру 
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испаряемой поверхности катода имеется выступ высотой 1 ÷ 2 мм. Зазор 
между дополнительным анодом и катодом составляет 1 ÷ 1,5 мм. На 
фланце 4 укреплено поджигающее устройство 9, представляющее собой 
электромагнитный механизм, замыкающий дуговой промежуток. Все ос-
новные элементы испарителя − катодный узел, экран, поджигающее уст-
ройство, дополнительный анод совместно с фланцем и основной анод 
изолированы друг от друга прокладками 8 из органического стекла и фто-
ропласта с резиновыми уплотнениями 7. 

 

 
 
Рис. 2.9. Схема вакуумно-дугового испарителя: 1 − анод; 2 − катод; 3 − до-
полнительный анод; 4 − фланец; 5 − экран;  б − соленоид;  7 − резиновые уп-
лотнения; 8 − изоляторы; 9 − поджигающее устройство 

 
Дополнительный анод соединён с основным через резистор 0,5 ÷ 2 

Ом. Между корпусом поджигающего устройства и анодом включён рези-
стор, ограничивающий ток во избежание его приваривания к катоду. Ве-
личина этого резистора составляет 10 ÷ 18 Ом и зависит от материала ка-
тода. Между экраном и анодом включён конденсатор, который препятст-
вует возникновению каскадных дуговых разрядов по цепи катод − экран − 
анод, которые могут появляться при наличии газовыделений у катода 
вследствие загрязнений. При отсутствии внешнего магнитного поля ка-
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тодные пятна перемещаются хаотически по торцевой поверхности ка-
тода, а при попадании на внутреннюю поверхность выступа возвраща-
ются обратно на торцевую поверхность под воздействием магнитных 
полей тока разряда, протекающего по выступу и затем по катоду. При 
попадании катодного пятна на наружную боковую поверхность катода 
разряд не гаснет, а продолжается через дополнительный анод, однако 
этот путь энергетически менее выгоден, и разряд возвращается на 
основной анод, а пятно − на испаряемую поверхность без погасания. 

Под влиянием магнитных полей тока разряда, протекающего по 
катоду, катодные пятна двигаются по-разному. КП, которые нахо-
дятся в центральной части торца, приводят к неравномерному испаре-
нию катода (рис. 2.10,а), т. е. к неэффективному использованию испа-
ряемого материала. Вследствие относительно низкой скорости пере-
мещения катодных пятен плазменный поток содержит большое коли-
чество капельной фазы. 

Для обеспечения удовлетворительной формы эрозии торца като-
да (см. рис. 2.10,б) магнитное поле у поверхности катода должно со-
ставлять 30 ÷ 40 Э. 

 

   
a б в 

 

Рис. 2.10. Эрозия катода комбинированного испарителя: а − при отсутствии 
магнитного поля; б − при оптимальном магнитном поле; в − при увеличенном 
магнитном поле [7] 
 

При дальнейшем увеличении магнитного поля КП концентриру-
ются у периферии торца, испаряемая поверхность становится выпуклой 
в центральной части, изменяется диаграмма направленности плазменного 
потока и уменьшается коэффициент использования катода (см. рис. 
2.10,в). 
 
2.9.1. Источники металлической плазмы, обеспечивающие получе-

ние многокомпонентных покрытий 
 
При необходимости получения многокомпонентных покрытий в 

испарителях с магнитным удержанием катодных пятен применяют со-
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ставные цилиндрические катоды. При этом материал катода с меньшим 
катодным падением потенциала устанавливают на периферии. До тех 
пор, пока отдельные части составных катодов находятся на одном уров-
не, катодные пятна, перемещаясь по материалу с меньшим катодным па-
дением потенциала, испаряют его, образуя ступеньку. Напряжение на 
электродах разряда по мере образования ступеньки возрастает, по-
скольку значительная часть потока плазмы, генерируемой катодными 
пятнами, задерживается ступенькой и сопротивление плазменного 
потока возрастает. В процессе эрозии катода, напряжение разряда на 
центральной и периферийной частях катода выравнивается. При этом 
движение катодных пятен на составном катоде станет хаотичным, и 
ступенчатая форма катода не изменяется. Процентное содержание мате-
риалов в покрытии определяется геометрическими размерами состав-
ных частей катода, а также технологическими параметрами осаждения. 

 
2.9.2. Системы очистки плазменных потоков вакуумно-дуговых 

источников от макрочастиц 
 

Развитие технологических процессов осаждения покрытий наномет-
рового диапазона выдвинуло задачу выделения из состава плазменного 
потока нейтральных частиц и капельных образований, так как их наличие 
на поверхности покрытий оказывает существенное влияние на работоспо-
собность изделий. 

В связи с этим, рядом исследователей были разработаны и предло-
жены методы транспортировки стационарного потока плазмы вдоль про-
тяженной криволинейной системы, реализующей на практике принципы 
плазмооптики (рис. 2.11). 

В основу принципа очистки плазмы от макрочастиц с помощью маг-
нитного фильтра положено следующее: между катодом и подложкой раз-
мещается некоторая преграда, исключающая прямую видимость между 
этой подложкой и активной поверхностью катода, являющейся источни-
ком эрозионной плазмы с МЧ. Такой преградой может служить экран или 
стенки изогнутой трубы − плазмовода (рис. 2.11) [17]. 

Макрочастицы, которые двигаются прямолинейно, наталкиваются на 
эту преграду и не попадают на подложку, в то время как ионная компо-
нента плазменного потока с помощью магнитного поля направляется на 
подложку в обход преграды. 

Так как не все МЧ полностью теряют кинетическую энергию, даже 
при нескольких последовательных столкновениях со стенками плазмове-
дущего канала заметная их часть проходит до выхода из плазмовода, по-
падая при этом на подложку. Эффективность очистки плазмы в таком 
случае тем выше, чем длиннее плазмовод, и чем больше угол его суммар-
ного изгиба, но при этом непременно возрастают потери (ионной) компо-
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ненты транспортируемого потока, производительность системы сущест-
венно снижается. Коэффициент пропускания этой системы не превышает 
2 ÷ 4 %. 

 

 
 
Рис. 2.11. Плазменный источник с криволинейным фильтром [17]: 1 – источник 
плазмы, 2 – плазмовод, 3 и 7 – изоляторы, 4 и 5 – магнитные катушки, 6  – ва-
куумная камера, 8 – коллектор, 9 – источник питания дуги, 10 – источник по-
тенциала смещения стенки плазмовода 

 
Известные криволинейные системы характеризуются крайне неод-

нородным поперечным распределением плотности выходного плазменно-
го потока, что обуславливает соответствующие неудобства при использо-
вании рассматриваемых устройств на практике. 

Для разделения плазменного потока могут быть использованы и дру-
гие конструкции вакуумно-дуговых устройств, реализующие принципы 
управления движением заряженной компоненты плазмы, но являющиеся 
более простыми в конструктивном исполнении. Как альтернатива криво-
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линейному плазменному фильтру был разработан так называемый «пря-
молинейный» фильтр с «магнитным островом» (рис. 2.12) [10]. 

Принцип сепарирующей системы типа «магнитный остров» состоит 
в том, что плазменный поток, генерируемый катодным пятном на рабочем 
торце вакуумно-дугового источника, направляется в область плазмовода. 
Нейтральные пары и макрочастицы, возникающие в катодном пятне, дви-
жутся по прямолинейным траекториям и оседают на стенках плазмовода и 
кожухе размещённого на его оси отклоняющего соленоида (магнитного 
«острова»), не достигая выхода устройства. Заряженные же компоненты 
плазмы, двигаясь вдоль магнитных силовых линий неоднородного асим-
метричного магнитного поля, образуемого включёнными встречно обмот-
ками внутреннего и наружного соленоидов, транспортируются к поверх-
ности подложки. 

 

 
 
Рис. 2.12. Сепарирующая система типа «магнитный остров»:  1 – катод,  2 – 
анод, 3 – плазмовод, 4 – соленоид, 5 – поджигающий электрод, 6 – отклоняю-
щий соленоид, 7 – генератор пусковых импульсов, 8 – источник питания дуги 
 

В данной системе рельеф электрических полей также определяется 
геометрией магнитных полей. В этой связи транспортировка тяжёлых ме-
таллических ионов здесь так же, как и в тороидальной системе, достигает-
ся при относительно слабых магнитных полях (300 Э). 

Преимуществом рассматриваемой системы перед тороидальной яв-
ляется более широкая диаграмма направленности выходного потока чис-
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той плазмы: сепаратор позволяет наносить равномерные по толщине по-
крытия на подложки с линейным размером до 150 мм. 

Фильтр, однако, оказался не намного проще своего «тороидального» 
прототипа, по эффективности практически его не превосходит и поэтому 
был создан фильтр с «пассивным островом». 

Выполнение основного требования − отсутствие прямой видимости 
между катодом плазменного источника и подложкой − достигается раз-
мещением в прямолинейном плазмоводе (аноде) на оси плоского экрана, 
перекрывающего видимость (рис. 2.13). 

Исследования механизмов транспортировки плазмы в E×H-полях и 
поведения микрочастиц в плазмоводах привело к созданию системы фор-
мирования радиальных потоков (СФРП) фильтрованной плазмы. 
 

 
 

Рис. 2.13. Фильтр с «пассивной» заслонкой [10]: 1 − анод; 2 − катод; 3 − поджи-
гающий электрод; 4 − стабилизирующая катушка; 5 − транспортирующая ка-
тушка; 6 − заслонка; 7 − диафрагмы; 8 − подложка. Стрелками показаны треки 
МЧ 
 

На рис. 2.14 приведена схема системы с преобразованием двух 
встречных потоков плазмы в радиальный поток. 

Система содержит два одинаковых вакуумно-дуговых источника 
плазмы с магнитной фокусировкой. Источники размещены соосно и на-
правлены навстречу один другому. Плазма двух встречных осевых пото-
ков смешивается в центральной части системы и выходит наружу в виде 
радиального потока через кольцевой проем между анодами источников. 
Усредненный по времени поток имеет однородное по азимуту распреде-
ление плотности. Пройдя через проём между анодами, поток попадает на 
кольцевой экран, охватывающий этот проём. Подложки размещаются во-
круг проёма либо на изолированных от экрана подложкодержателях, либо 
непосредственно на экране. По отношению к анодам экран находится под 
отрицательным потенциалом (плавающим). Роль экрана могут играть 
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стенки заземлённой камеры. Аноды в этом случае должны быть изолиро-
ваны от камеры. 
 

 
 
Рис. 2.14. Система формирования радиальных потоков (СФРП) фильтро-
ванной плазмы [10]: 1 − катод; 2 − анод; 3 − поджигающий электрод; 4 − 
стабилизирующая катушка; 5 − транспортирующая катушка; 6 − камера; 7 
− экран; 8 − подложка 
 

Сумма аксиальных ионных потоков, генерируемых обоими источни-
ками, трансформируется в радиальный поток с достаточно малыми поте-
рями: коэффициент трансформации достигает величины 0,9. К примеру, в 
случае титановой плазмы при В ≈ 8 Тл системный коэффициент Ii/Ia со-
ставляет 8,4 %. 

Это примерно в 3 ÷ 7 раз выше соответствующих показателей для 
других наиболее известных источников фильтрованной плазмы, работаю-
щих в режиме постоянного тока. 

Анализ данных по эффективности транспортировки плазмы вдоль 
криволинейных магнитных полей показывает [18], что наиболее высокие 
результаты достигаются в случае системы с преобразованием аксиальных 
потоков в радиальный. 

Однако в ряде случаев применение такой системы представляет оп-
ределённые неудобства. Поэтому достижение высокой эффективности 
традиционных систем, генерирующих аксиальный поток плазмы, продол-
жает оставаться актуальной проблемой. 

В связи с этим была разработана система с L-образным плазмово-
дом, генерирующая радиальный поток плазмы (рис. 2.15). Она отличается 
от систем формирования аксиальных потоков, главным образом, шириной 
плазмоведущего канала и аспектовым отношением R/а. Увеличение ли-
нейных размеров поперечного сечения плазмовода при малом аспектовом 
отношении, близком к минимально возможному (R/а = 1), способствует 
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значительному повышению пропускной способности системы. Дрейфовые 
потери могут быть заметно снижены локальной корректировкой магнит-
ного поля, а также подачей отрицательного потенциала на часть стенки 
криволинейного плазмовода вблизи его выходного проёма со стороны, 
противоположной направлению [Н×R], или в направлении R при положи-
тельном потенциале смещения на плазмоводе в целом. При этом уровень 
потерь независимо от их происхождения снижается, а ионный ток на вы-
ходе криволинейной части плазмоведущего канала, соответственно, уве-
личивается с повышением положительного потенциала смещения на 
плазмоводе. В режиме «частично отрицательного» плазмовода достигну-
ты максимальные значения пропускной способности системы. 

Таким образом, геометрия создаваемого магнитного поля и величина 
задаваемого потенциала на плазмовод определяют возможности управле-
ния движением заряженной компоненты плазмы в вакуумно-дуговых ис-
точниках. 
 

 
 
Рис. 2.15. Вакуумно-дуговой источник фильтрованной плазмы с L-образным 
плазмоводом [16]: 1 − испаряемый материал; 2, 5, 8, 9 − магнитные катушки; 3 
− поджигающие устройства; 4 − анод; 6 − камера плазмовода; 7 − выходная 
секция плазмовода 
 

Из приведенных данных следует, что вакуумно-дуговой разряд ка-
тодного типа, генерирующий потоки высокоионизированной плазмы, яв-
ляется эффективным инструментом для осаждения покрытий различного 
назначения [11]. Покрытия формируются при конденсации потока плазмы 
материала эродирующего катода на относительно холодной поверхности 
подложки. Толщина конденсата определяется плотностью плазменного 
потока и временем осаждения. В присутствии реакционного газа (азота, 
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кислорода, углеродсодержащего газа) в процессе конденсации синтезиру-
ется слой металла на основе соединений осаждаемого металла с газом 
(нитридов, оксидов или карбидов). Поскольку в качестве катодного плаз-
мообразующего материала могут служить практически любые металлы 
или сплавы, то вакуумно-дуговым методом могут быть получены покры-
тия самого разнообразного состава. С другой стороны, высокая степень 
ионизации вакуумно-дуговой плазмы, для некоторых достигающая почти 
100 %, позволяет с помощью магнитных и электрических полей управлять 
плазменным потоком, регулировать в широких пределах его энергосодер-
жание, форму и направление движения. Это, в свою очередь, позволяет 
активно влиять на структурные характеристики получаемых конденсатов, 
обеспечивает возможность синтезировать покрытия с заданными физико-
механическими и служебными характеристиками, регулируемыми в ши-
роких пределах. 

Таким образом, к достоинствам метода осаждения тонких пленок ду-
говым разрядом в вакууме можно отнести: практически неограниченную 
электрическую мощность, высокий коэффициент ионизации испаряемых 
частиц Ки, возможность получения пленок сплавов, окислов, нитритов, кар-
бидов и т. п., причем как путем использования мишеней из этих материа-
лов, так и реактивным методом, отсутствие необходимости в дополнитель-
ном газе для ионизации, скорость осаждения Vo − максимально возможная 
(ограничивается допустимым потоком энергии на поверхность конденса-
ции). Недостатками являются наличие в потоке осаждаемого вещества ка-
пельной фазы, нерегулируемая энергия частиц Е и относительная сложность 
конструкции дуговых источников. 
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ГЛАВА 3. МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ ПЛЕНОК И ПОКРЫТИЙ, 
ПОЛУЧЕННЫХ МЕТОДОМ ИОННОГО РАСПЫЛЕНИЯ 

 
Одним из важных направлений развития современного материалове-

дения является создание новых материалов с высокими функциональными 
свойствами и выяснение закономерностей формирования их фазово-
структурных состояний и природы их уникальных свойств [1−12]. В дан-
ной главе, главным образом, будут рассмотрены выявленные на сего-
дняшний день закономерности формирования структуры на микро-
(микроструктура) и нано- уровнях, элементного и фазового составов, суб-
структуры и напряженного состояния пленок и покрытий, полученных 
ионным распылением металлов, сплавов, фаз внедрения, квазибинарных 
систем и других классов материалов, которые предполагаются к широко-
му использованию в конденсированном состоянии. 
 

3.1. Микроструктура ионно-плазменных пленок и покрытий 
 
Классификация пленок по их микроструктуре согласно модели 

структурных зон впервые была предложена Мовчаном и Демчишиным для 
термических методов получения конденсатов [13, 14]. В этой классифика-
ции особенности микроструктуры рассматривались в зависимости от го-
мологической температуры − Т, то есть соотношения между температурой 
подложки Тк и температурой плавления материала пленки Тпл, выраженных 
в градусах Кельвина. 

Однако развитие технологии привело к повсеместному использова-
нию методов получения пленок и покрытий в вакууме из пленкообразую-
щих частиц с высокой энергией. При этом скорость диффузионных процес-
сов и ростовых явлений в пленке стала определяться не только Тк, но и 
общим потоком энергии к поверхности растущей пленки, то есть реальной 
температурой поверхности растущей пленки, что привело к значительно-
му изменению модели структурных зон. В частности, при использовании 
высокоэнергетических частиц в ионно-плазменных методах это связано с 
тем, что введение в нейтральный поток определенной доли заряженных 
частиц с более высокой энергией может привести к заметному увеличе-
нию плотности конденсата. Причем, если ограничиться при нанесении по-
крытия энергией 103 эВ, то характерная глубина имплантации таких ионов 
не превышает 10 нм, что соизмеримо с толщиной релаксирующих неста-
бильных приповерхностных слоев при росте конденсата. 

Вообще же ионная бомбардировка − сильно неравновесный процесс, в 
котором ионы передают свою кинетическую энергию растущей пленке и на-
гревают ее на атомном уровне. Ионная бомбардировка значительно отлича-
ется от обычного нагревания, потому что кинетическая энергия бомбарди-
рующих ионов передается в очень маленькие области атомных размеров и 
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сопровождается чрезвычайно быстрым (приблизительно 1014 K/с) охлажде-
нием. Кроме того, необходимо отметить, что энергия, доставленная расту-
щей пленке обычным нагреванием (Tк/Tпл) и бомбардировкой частицами 
(Еbi), не есть физически эквивалентная. 

 

                                  а                                                             б 
 
Рис. 3.1. Схема распределения структурных зон ионно-плазменного конденсата 
в зависимости от Тк и давления газа РAr [15] (стрелкой показано направление 
увеличения средней энергии осаждаемых частиц) (а) и изобарное сечение МСЗ 
при РAr = 2,0 Па с указанием характерных диффузионных процессов (б) 

 
В этой связи в наиболее известной модели для высокоэнергетиче-

ских частиц Thornton’а [5], как и в других аналогичных моделях, темпера-
турная шкала разбита на два направления, по одному из которых отклады-
вается гомологическая температура Тк/Тпл, используемая для описания 
термически индуцированной подвижности атомов покрытия, а по второ-
му, в качестве переменной, описывающей влияние бомбардировки расту-
щей пленки энергетическими частицами − давление распыляющего газа. 
Выделение областей с характерным структурным типом (рис. 3.1,а) пока-
зало, что при низких гомологических температурах (зона 1) затенение 
атомов является доминирующим эффектом при росте конденсата, а струк-
тура покрытия состоит из заостренных кверху колончатых зерен, разде-
ленных порами или пустотами. Для описания этого типа структуры ис-
пользуется термин «пористо-колончатый». В рамках этой зоны была вы-
делена особая область, связанная с образованием в покрытии микростолб-
чатой волокнистой структуры, названной Т-зоной («Transition-zone»). При 
более высоких гомологических температурах (зона II) подвижность ато-
мов повышена, что приводит к доминированию поверхностных диффузи-
онных процессов (рис. 3.1,б). В этой зоне структура все еще имеет четкий 
колончатый вид, но между колонками нет пустот, и структура описывает-
ся как «плотно-колончатая». При еще более высоких гомологических тем-
пературах (зона III) могут протекать процессы рекристаллизации и роста 
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зерен в массиве материала, и покрытия имеют плотную равноосную зе-
ренную структуру. 

Таким образом, в интересующей области Тк < 0,3Tпл и 0,1 < PAr < 3,0 
Па формируются конденсаты с двумя типами структур − столбчатой и во-
локнистой. Столбчатая структура подобна структуре покрытий, осажден-
ных из пара, и является пористой, с большим относительным количеством 
межзеренных пор. Волокнистая структура − плотная и характерна для 
низких давлений газа. Ее образование связано с процессами распыления 
микрошероховатостей ионной бомбардировкой и увеличением подвижно-
сти пленкообразующих атомов вследствие передачи им дополнительной 
энергии от падающих на поверхность высокоэнергетических ионов, а так-
же в результате «subimplantation» процессов [16]. Формируемая таким об-
разом волокнистая структура содержит в относительно малом количестве 
поры сферической формы, которые присутствуют только в кристалличе-
ских зернах [17]. Из этого следует, что, изменяя давление распыления от 
0,2 до 2,0 Па, мы тем самым переходим по структурному состоянию из Т-
зоны в зону 1, то есть от столбчатой малопористой структуры к структур-
ному состоянию с относительно высокой концентрацией межзеренных 
пор. Наличие последних приводит к релаксации конденсационных напря-
жений сжатия и образованию несплошностей и холмообразных выступов, 
«не залечивающихся» из-за  относительно малой поверхностной подвиж-
ности осаждаемых при Р = 2,0 Па атомов. Поэтому физико-механические 
свойства таких конденсатов должны быть низкими и нестабильными. 

Наличие подобной морфологии в пленках коррелирует с переходом 
от сжимающих напряжений в конденсатах к растягивающим при измене-
нии давления распыляющей атмосферы. 

Следует отметить, что структуру и состав пленок, полученных мето-
дом ионного распыления, можно заметно изменить, подавая на подложку 
отрицательное смещение по отношению к аноду. Если на подложку пода-
но отрицательное смещение по отношению к аноду, то она начинает играть 
роль вторичного катода и вокруг нее возникает темная область, которая 
аналогична второй катодной темной области [9]. При этом пленка будет не-
прерывно бомбардироваться ионами. Налетающие ионы могут либо распы-
лять загрязнения с растущей пленки, либо сами внедряться в нее. 

Таким образом, подачей потенциала смещения можно устранить за-
грязнения от остаточных газов, из которых кислород представляет собой 
основной источник загрязнений при осаждении методом распыления. Эф-
фективность удаления примесных атомов зависит от относительной прочно-
сти их химических связей с осаждаемым материалом. Например, при за-
грязнениях кислородом в таких материалах, как тантал, никель, молибден 
связь кислород-металл слабее, чем связь металл-металл. Для получения 
пленок высокой чистоты при осаждении этих металлов распыление с элек-
трическим смещением оказывается очень эффективным. Однако, напри-



 89

мер, в титане, алюминии или магнии кислородные связи прочнее ме-
таллических, и распыление со смещением не позволяет получать плен-
ки, свободные от кислорода. 

Другой особенностью осаждения методом распыления с электри-
ческим смещением является то, что атомы, слабо связанные с под-
ложкой, будут удалены распылением в отличие от сильно связанных с 
подложкой атомов. Поэтому правильный выбор смещения позволяет по-
лучать более плотную пленку с более сильными связями. 

Одно из первых систематических исследований по влиянию энергии 
при подаче потенциала смещения в случае ионного распыления на струк-
туру образования и роста конденсатов металлов проведено в работе [18] 
на примере конденсатов хрома. При распылении на постоянном токе и 
давлении аргона в камере Р = 3 Па распыляемые атомы осаждались на 
подложки, находящиеся под отрицательным потенциалом (Us) в интервале 
0 ÷ -600 В. В результате исследований установлено, что без потенциала 
смещения (Us = 0 В) формируются покрытия со столбчатой структурой. 
Увеличение Us вызывает уменьшение размера столбцов, а при отрица-
тельном потенциале, превышающем -200 В, столбчатость в конденсатах 
практически исчезает. Плотность конденсата с увеличением Us непрерыв-
но возрастает и при Us = -500 В соответствует значениям в массивном ме-
таллургическом состоянии. 

Влияние потенциала смещения на плотность и структуру конденса-
тов тантала, осажденных с применением диодной схемы распыления, бы-
ло исследовано в работе этой же группы [19]. При проведении экспери-
мента температура осаждения изменялась в диапазоне 370 ÷ 970 К. Уста-
новлено, что увеличение Us от 0 до -500 В вызывает повышение плотности 
конденсата от 13,6 до 16,3 г/см3. Последнее значение близко к плотности 
тантала в массивном состоянии 16,6 г/см3. Так же, как и для конденсатов 
хрома при Us ≥ 200 В, столбчатость в конденсатах практически исчезала. 
Увеличение плотности конденсата и уменьшение размера столбцов с рос-
том Us авторы объяснили повышением эффективности распыления мик-
рошероховатостей поверхности растущего конденсата при увеличении 
средней энергии частиц в результате подачи потенциала смещения, а так-
же влиянием бомбардировки аргоном, концентрация которого в пленках с 
увеличением Us повышалась и достигала 6,7 % при Us = -400 В. 

В последние годы в связи с дальнейшим развитием методов получе-
ния покрытий и значительным повышением разрешающей способности 
способов структурной аттестации таких покрытий систематизация струк-
турных зон приобрела более дробный характер. В табл. 3.1 приведена ис-
пользуемая на сегодняшний день классификация 5-ти структурных подзон 
с характерными для каждой из них особенностями. 
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Таблица 3.1 
Обобщенная схема расширенной модели структурных зон [12] 

 

Cтруктурная 
зона 1а 1б 1в Т II 

Подвижность 
адатомов нет нет 

поверхно-
стная диф-
фузия 

неограни-
ченная по-
верхност-
ная диффу-

зия 

неограни-
ченная по-
верхност-
ная диф-
фузия 

Механизм 
формирова-
ние структу-

ры 

Затенение 
прилипа-
ние на 

месте при-
бытия 

Энергич-
ная бом-
барди-
ровка за-
тенение 

без диффу-
зии от зер-
на к зерну, 
затенение 

рост кри-
сталлов 

рост кри-
сталллов 
реккри-
сталлли-
зация 

Образующая 
структура 

колонча-
тая струк-
тура с по-
рами 

колонча-
тая 

структу-
ра без 
пор 

ограничен-
ные колон-

ны 

V-одобные 
зерна, ог-
раничен-
ные колон-

ны 

прямые 
колонны 

Кристаллич-
ность 

аморфно-
подобная 

аморф-
ноподоб-

ная 

поликри-
сталличе-

ская 

поликри-
сталличе-

ская 

поликри-
сталличе-

ская 

Предпочти-
тельная ори-
ентация 

нет нет нет 

в направ-
лении наи-
более бы-
строго рос-

та 

в направ-
лении 

наимень-
шейпо-
верхност-
ной энер-

гии 

Изменение 
структурыво 
время роста 

   

структура-
меняется с 
ростом 
толщины 
пленки 

Структура 
становит-
ся одно-
роднее с 
ростом 
толщины 
пленки 

 



 91

3.2. Закономерности формирования структуры, субструктуры, 
пористой подсистемы и напряженного состояния металлических 

конденсатов 
 

3.2.1. Структура металлических конденсатов 
 

Наиболее детальный анализ влияния условий осаждения на структу-
ру ионно-плазменных конденсатов на примере самого легкого металла VI 
группы − хрома, был проведен авторами работы [17]. Пленки получали 
распылением при постоянном токе (dc) и радиочастотным (rf) распылени-
ем. При Pg < 0,2 Па формируется волокнистая микроструктура, которая 
содержит в незначительном количестве мелкие поры сферической формы, 
причем поры присутствуют только в кристаллических зернах. Получен-
ные конденсаты имеют плотность, практически совпадающую с плотно-
стью распыляемого материала. Столбчатая микроструктура (Pg > 0,2 Па) 
содержит как внутризеренные, так и межзеренные поры. С повышением 
давления концентрация имплантированного в конденсат газа возрастала, 
количество и размер межзеренных пор увеличивалось, а плотность падала. 
По мнению авторов работы [17], внедренные в пленку атомы аргона обра-
зуют вакансионно-примесные комплексы, которые при повышении давле-
ния газа служат центрами образования и роста пор, из-за наличия которых 
и уменьшается плотность конденсата. Такой же характер изменения плот-
ности от давления наблюдается и для пленок еще одного элемента VI 
группы − молибдена (рис. 3.2,а) [22]. 
 

 
 

Рис. 3.2. Изменение плотности образцов для пленок Мо, полученных магне-
тронным распылением: a − от давления; б − зависимость электропроводности 
от плотности конденсата [22] 
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Использование для исследования изменения структурного состояния 
электропроводности пленок [20, 21] показало, что зависимость электро-
проводности от давления носит билинейный характер с точкой перехода 
между двумя прямолинейными участками. Значение проводимости на 
первом участке (при низких давлениях) близко к проводимости массивно-
го материала. На втором участке проводимость сильно падает, что объяс-
няется образованием при высоких давлениях более рыхлой микрострукту-
ры с большим количеством пор. Несколько иная трактовка двух участков 
электропроводимости была дана в работе [22] при исследовании электро-
проводности молибденовых пленок. Авторы считают, что изменение этого 
параметра (рис. 3.2,б) связано с увеличением плотности границ зерен в 
пленках, которое наблюдалось с увеличением давления распыляющей ат-
мосферы (например, средний размер зерен в пленках молибдена, состав-
лявший 22 нм при Рg = 0,45 Па, уменьшался при Рg = 4,7 Па до 6 нм). При 
давлениях более 2 Па причина резкого уменьшения электропроводности 
совсем иная. По данным рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии 
концентрация кислорода в образцах при этих давлениях достигает 
8 ÷ 20 ат. % (для сравнения, при Рg = 0,3 Па она не превышает 2 ат. %). 

По мнению авторов работы, скапливаясь на границах зерен, кисло-
род служит изолятором между соседними металлическими зернами, а са-
ма микроструктура пленок, полученных в условиях плохого вакуума, − 
столбчатая, соответствующая зоне 1 модели Торнтона [23], с большими 
столбчатыми порами, ориентированными по нормали к плоскости пленки. 
Средний размер пор в плоскости пленки составлял 10 нм. С увеличением 
угла падения пучка на образец от 0 до 30° средний размер пор увеличи-
вался до 12 ÷ 14 нм. Этот результат принципиально отличен от данных 
малоуглового рассеяния, полученных при исследовании плотных покры-
тий (Рg = 0,45 Па). В этом случае функция распределения по размерам 
пустот описывается логарифмической зависимостью с максимумом в об-
ласти значений 1,0 ÷ 1,05 нм. С изменением давления изменялась также и 
микроструктура пленок молибдена от кристаллической с плоскостью тек-
стуры (110) при Рg = 0,45 Па до близкой к аморфной при Рg = 4,7 Па. Од-
новременно с уменьшением размера зерен при ухудшении вакуума увели-
чивался период решетки Мо, что связывается с увеличением содержания в 
пленках кислорода. 

В качестве одного из основных факторов, определяющих неравно-
весное состояние материала, конденсированного при невысоком действии 
радиационного влияния, выступают примесные атомы, попадающие в 
конденсат из рабочей атмосферы. При использовании инертного распы-
ляющего газа отраженные от мишени атомы инертного газа (при ионном 
распылении используются Ar, Kr, Xe), внедряясь в пленку, образуют ва-
кансионно-примесные комплексы, которые при повышении давления газа 
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служат центрами образования и роста пор. Газы с высокой химической 
активностью (O, N, а также CH-группы), попадая в конденсат как элемент 
внедрения, приводят к формированию твердого раствора внедрения или 
образуют химические соединения с атомами распыляемого материала. 

Отмеченные выше процессы не только приводят к значительному 
расширению области предельной растворимости примесных атомов в ма-
териале конденсата, но могут стабилизировать в пленке фазовое состоя-
ние, не свойственное равновесной диаграмме состояния.  

В этой связи интерес представляют результаты исследования влиния 
плотности тока ионов аргона на содержание кислорода в покрытиях при 
рабочем давлении 10−2 Па [24]. При невысокой температуре нанесения в 
отсутствии ионной бомбардировки в покрытиях вольфрама в процессе на-
несения сорбируется до 10 ат. % кислорода (рис. 3.3). 

 

 
 
Рис. 3.3. Изменение концентрации атомов кислорода в пленке вольфрама в за-
висимости от плотности потока ионов аргона (энергия Ar 400 эВ) [24] 
 

Бомбардировка ионами аргона с плотностью потока 
(2 ÷ 4)×1014см−2с−1 приводит к снижению его концентрации до (1 ÷ 3) 
ат. %. Малая растворимость кислорода в вольфраме (до 0,06 ат. % при 
1970 К [25]) приводит к тому, что даже небольшое содержание растворен-
ного кислорода стимулирует формирование двухфазных покрытий: наря-
ду с вольфрамом выявляется вторая W3О фаза со структурой А15 [26]. 
Элементарная ячейка структуры А15 представляет собой упорядоченную 
фазу, в которой атомы кислорода находятся в положениях узлов ОЦК ре-
шетки, и на каждой грани которой располагается по два атома вольфрама 
[27, 28]. Предполагается, что структура А15 стабилизируется в результате 
образования межузельных атомов и заполнения части вакантных узлов в 
решетке вольфрама кислородными атомами. Как свидетельствуют экспе-
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риментальные данные [29], стабилизации W3О фазы способствует разви-
вающаяся при низкой энергии осаждаемых частиц дендритная структура, 
которая имеет большую площадь поверхности и позволяет кислороду ад-
сорбироваться после удаления пленки из вакуумной камеры. Такие струк-
туры являются метастабильными и при повышении температуры или под 
действием радиационного фактора происходит их распад с образованием 
вольфрама [27, 29, 30]. Энергия активации процесса перехода W3O→W ~ 
0,7 эВ (для концентрации кислорода в пленках 2 ÷ 5 ат. %) [27]. Этому пе-
реходу соответствует достижение температуры отжига 500 ÷ 650 °С при 
отжиге образцов толщиной 50 нм в вакууме, проведенное в работе [31] 
(рис. 3.4). Значение энергии активации перехода может меняться в зави-
симости от концентрации кислорода. Переход происходит очень быстро 
при достижении некоторой пороговой температуры. Эксперимент [27] по-
казал, что уменьшение концентрации примеси от 4 до 1 ат. % приводит к 
понижению температуры перехода от 920 до 750 ÷ 830 К. В пленках, со-
держание кислорода в которых меньше 1 ат. % (т. е. полученных при дав-
лении рабочего газа меньшем, чем 1,3 Па) W3О фаза легко переходит в W 
при нагреве до 350 К. Этот результат согласуется с данными исследования 
перехода А15 ⇒ ОЦК в пленках Cr, в которых температура перехода по-
вышалась с увеличением концентрации кислорода [27].  

 
 
Рис. 3.4. Содержание кислорода в пленке вольфрама толщиной 50 нм в зависи-
мости от температуры отжига в вакууме при Рот = 5×10−5 Па [31] 

 
В ионно-плазменных конденсатах, полученных магнетронным рас-

пылением без специальных средств очистки, каким, например, является 
подача потенциала смещения, в конденсатах геттерных материалов (W, 
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Cr, Ti и др.) образование сопутствующей окисной фазы происходит для 
всех традиционно используемых для этого метода вакуумных условий. На 
рис. 3.5 приведены рентгендифрактометрические спектры вольфрама, по-
лученные для двух крайних значений рабочего вакуума при конденсации в 
распыляющей аргоновой атмосфере 0,2 и 2,0 Па при давлении остаточной 
атмосферы 10−3 Па [32]. Видно, что вне зависимости от давления образу-
ются двухфазные образцы, где помимо дифракционных пиков от фазы α-
W с ОЦК решеткой видны пики фазы β-W (W3O) (рис. 3.5) со структур-
ным типом кубической решетки А15. 
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Рис. 3.5. Участки рентгеновского дифракционного спектра от конденсатов 
вольфрама, полученных при рабочем давлении 0,2 Па (1) и 2,0 Па (2)  

 
Объемная концентрация оксида вольфрама, оцениваемая по соотно-

шению интегральных интенсивностей линии (110) α-W и (200) W3O с уче-
том отражательной способности [33], изменялась в широком диапазоне 
(рис. 3.6). Кроме кислорода образование фазы со структурой А15 стиму-
лируется добавкой углеродных атомов [34]. В этом случае углерод спосо-
бен замещать кислород [26] и входить в структуру А15 с формированием 
оксикарбида. 

Попадание примесных атомов в конденсат осуществляется как в ре-
зультате их распыления с загрязненной поверхности мишени, так и в ос-
новном из остаточной атмосферы вакуумной камеры вследствие хемо-
сорбции газов растущей поверхностью в условиях быстрого перемещения 
фронта кристаллизации по механизму, представленному на рис. 3.7. При 



 96

распылении в инертной атмосфере атомы углерода попадают в конденсат 
при осаждении из-за использования масляной системы откачки вакуумной 
камеры. 
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Рис. 3.6. Влияние рабочего давления, типа распыляющего газа (Ar − 1,3 и Xe − 
2) и плотности потока осаждаемых металлических атомов (1 − 2×1015 см−2·с−1; 2, 
3 − (5 ÷ 8)×1015 см−2·с−1) на объемное содержание оксида W3O в конденсате 
вольфрама 

 
Зависимость концентрации оксида от давления свидетельствует о за-

хвате атомов кислорода поверхностью пленки постепенно во время её 
роста: атомы кислорода, адсорбируясь на поверхности, образуют химиче-
ские связи с металлическими атомами, тем самым, стягивая их (рис. 3.7,б), 
и, в конечном итоге, замуровываются с образованием окисной фазы (рис. 
3.7,в). 

Легирование вольфрамовых пленок происходит в результате хемо-
сорбции растущей пленкой атомов кислорода, которые возникают вслед-
ствие ударной атомизации (энергия атомизации Еат ~ 7 эВ) газовых моле-
кул кислорода, присутствующих в рабочей атмосфере (кислород остаточ-
ной атмосферы и примесный кислород). 

Морфология структурного состояния металлических конденсатов во 
многом определяется развитием субструктурных характеристик, к кото-
рым, в первую очередь, относятся размер кристаллитов и микронапряжен-
ное состояние, уравновешиваемое в малых микрообъемах конденсата. 
Рассмотрим изменение субструктурных характеристик на примере наибо-
лее тугоплавкого металла − вольфрама − при варьировании двух ключе-
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вых параметров магнетронного распыления: плотности потока пленкооб-
разующих частиц и рабочего давления. 

 

 
 
Рис. 3.7. Механизм образования фазы внедрения на основе адсорбированных 
кислородных атомов: а  − адсорбция на основных узлах; б, в − начальный и ко-
нечный этапы образования зародышей фазы внедрения 
 

Как было показано в [35], одной из особенностей конденсатов в на-
нокристаллическом состоянии при размере зерен менее 15 ÷ 20 нм являет-
ся хорошее совпадение величины зерна, получаемого по данным высоко-
разрешающей электронной микроскопии, с определенным методом рент-
геновской дифракции размером области когерентного рассеяния (разме-
ром кристаллитов). Это совпадение обусловлено тем, что при достижении 
указанного размера образование внутри зерна малоугловых границ стано-
вится практически невозможным, а формирующиеся границы в нанокри-
сталлических ионно-плазменных конденсатах под действием высокой де-
формации и из-за обогащения вытесняемыми примесными атомами имеют 
большую плотность разорванных связей, что делает их по сути аналогич-
ными межзеренным. 

Использование рентгенодифракционного метода для исследования 
субструктурных характеристик показало зависимость полуширины ди-
фракционных рефлексов от плотности потока пленкообразующих частиц 
и вакуумных условий формирования вольфрамовых конденсатов. С уве-
личением Рр ширина рефлексов увеличивается, а соответственно, вычис-
ленный по изменению ширины эффективный размер кристаллитов (Lэф) в 
конденсате уменьшается [32]. Причем характерной особенностью, прису-
щей ионно-плазменным конденсатам вольфрама, является формирование 
двух фракций: ориентированных наиболее плотноупакованной плоско-
стью (110) параллельно поверхности и разориентированных кристаллитов. 
Поэтому, используя отражения от плоскостей типа (110), можно оценить 
субструктурные характеристики для текстурированной фракции конден-
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сата, а при анализе отражений, не принадлежащих этому семейству, − для 
нетекстурированной составляющей конденсата. 
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Рис. 3.8. Влияние рабочего давления аргоновой атмосферы при осаждении кон-
денсатов вольфрама на размер кристаллитов в текстурированной (1, 3) и нетек-
стурированной (2, 4) структурных составляющих α-W фазы при плотности по-
тока осаждаемых вольфрамовых атомов: 1, 2 − jW = (5…8)×1015 см−2·с−1 ; 3, 4 − 
jW = 2×1015 см−2·с−1 

 
Как видно из рис. 3.8, размеры нетекстурированных кристаллитов 

значительно меньше по сравнению с размерами преимущественно ориен-
тированных кристаллитов. С ухудшением вакуумных условий конденса-
ции такая разница нивелируется, что наиболее заметным образом прояв-
ляется при невысокой скорости конденсации. Размеры кристаллитов со-
путствующей β-W фазы изменяются подобным образом. 

Кристаллиты конденсатов, полученных при наибольшем давлении, 
подвержены наименьшей микродеформации. Так при Рр = 2,1 Па и jw = 
(5…8)×1015 см−2·с−1, микродеформация в кристаллитах α-W и β-W фаз 
близка по величине и составляет ≈ 0,17 %. При понижении давления рабо-
чей атмосферы величина микродеформации в кристаллитах α-W фазы по-
вышается до 0,6 % при Рр = 0,72 Па и до 1,05 % при Рр = 0,25 Па. 

Таким образом, плотность потока осаждаемых пленкообразующих 
частиц при фиксированных вакуумных условиях нанесения является клю-
чевым параметром, который определяет не только фазовый состав пленок, 
но и определяющим образом влияет на размеры кристаллитов конденси-
руемых материалов. Наиболее существенным при повышении jW является 
относительное уменьшение содержания примесных атомов в конденсате, 
связанное с повышением соотношения потоков осаждаемых металличе-
ских и газовых атомов, а также повышение температуры осаждаемой по-
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верхности вследствие более интенсивной теплопередачи при термализа-
ции пленкообразующих частиц. 

 
3.2.2. Загрязнение пленок материалов, полученных ионно-

плазменным нанесением 
 

В процессах ионно-плазменного нанесения ионная бомбардировка 
активирует поверхность растущей пленки. Высокая активность по-
верхности способствует эффективному поглощению примесей из газо-
вой фазы, что приводит к загрязнению пленки. 

Относительное число загрязняющих примесей fn в составе конден-
сирующейся пленки при отсутствии бомбардировки ее ионами может 
быть определено из выражения 

 
n n

n
n n

a Jf
a J Jα

=
+ ,

     
(3.1) 

 
где ап − эффективный коэффициент прилипания примеси к растущей 
пленке; Jα − поток атомов конденсирующегося материала на поверхность 
подложки; Jп − поток атомов загрязняющей примеси на поверхность. 

Уменьшить число загрязняющих примесей можно если повысить 
температуру подложки (уменьшается коэффициент ап вследствие 
усиления десорбции примеси); снизить парциальное давление примесного 
газа (уменьшается поток Jn ); увеличить поток атомов конденсирующегося 
материала Ja. 

При ионно-плазменном нанесении коэффициент ап будет суще-
ственно выше, чем при термовакуумном, так как в результате возбужде-
ния, диссоциации и ионизации в газоразрядной плазме атомы и молекулы 
остаточных газов поступают на активную поверхность растущей пленки в 
виде энергетических частиц. С другой стороны, сопутствующая конден-
сации ионная бомбардировка может способствовать снижению концен-
трации захваченных в пленке остаточных газов в результате их распыле-
ния. Относительное число загрязняющих примесей в пленке в этом слу-
чае может быть оценено соотношением 
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где Ji − поток ионов, поступающий на поверхность растущей пленки; Yn − 
коэффициент распыления примеси; Ya − коэффициент распыления мате-
риала пленки. 
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В осаждаемых пленках в значительно большем количестве захваты-
ваются атомы не остаточных газов, а атомы рабочего газа, поскольку его 
давление намного больше давления остаточных газов. Вероятность 
удержания инертного газа в пленке мала, так как он не вступает в хими-
ческое взаимодействие с материалом пленки. Поэтому вероятность удер-
жания зависит от глубины внедрения атома инертного газа в пленку, т. е. 
от его кинетической энергии. 

Исходя из характеристик процесса ионно-плазменного нанесения, 
можно оценить относительную концентрацию захваченного в пленке 
инертного газа. Скорость захвата инертного газа на единице площади по-
верхности пленки пропорциональна потоку ионов инертного газа и мо-
жет быть оценена соотношением 

 
),( 0 nnJV cic −= σ      (3.3) 

 
где σс − поперечное сечение захвата атома инертного газа; п0 и п − число 
свободных и занятых центров захвата на единице площади поверхности 
пленки. 

Число центров захвата определяется, прежде всего, структурой 
пленки. Большое число центров захвата имеется в аморфных и  поликри-
сталлических пленках, в монокристаллических пленках при отсутствии 
дислокаций их относительно мало. 

Захваченный (адсорбированный) газ может быть десорбирован 
двумя способами: распылением и десорбцией. Скорость распыления за-
хваченного газа в результате ионной бомбардировки 

 
,nJV pip σ=
      

(3.4) 
 
где σр − поперечное сечение распыления. 

Скорость термической десорбции зависит от прочности связи 
атома инертного газа в центре захвата и может быть оценена 

 
,sd nV τ=        (3.5) 

 
где Sτ − время жизни адсорбированного атома инертного газа на поверх-
ности. 

В процессе нанесения пленки адсорбированный газ постоянно заму-
ровывается в растущей пленке. Скорость замуровывания 

 
,33 nVV Hσ=       (3.6) 
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где VH − скорость роста пленки; σз − поперечное сечение замуровывания. 
Через некоторое время после начала процесса нанесения захват и 

десорбция приходят в равновесие, которое отражает соотношение 
( ) .30

S
Hpici

nnVnjnnJ
τ

σσσ ++=−
    

(3.7) 

 
3.2.3. Механизмы образования фаз с неметаллическими атомами,  

попадающими в конденсат из реактивной или остаточной атмосферы 
при конденсации 

 
При рассмотрении различных способов и режимов нанесения мате-

риалов наибольший интерес представляет вопрос − на каком этапе про-
цесса нанесения происходит образование соединения из атомов распы-
ленного материала и реактивного распыляющего газа или остаточной 
атмосферы. Холланд [36] перечислил три механизма (рис. 3.9), в которых 
активный газ может вступать в химическую связь с металлом при об-
разовании пленки: а) на поверхности мишени, б) в пространстве между 
мишенью и подложкой или в) на поверхности подложки.  

 

 
 
Рис. 3.9. Схема механизмов протекания реакций при реактивном ионно-
плазменном нанесении на примере образования окисла при распылении ме-
таллической мишени: (а) при осуществлении реакций на мишени; (б) в зазоре 
мишень−подложка в объеме плазмы; (в) на подложке 

 
Место формирования соединения, как и весь процесс нанесения 

пленки на подложку, в значительной степени определяется интенсив-
ностью распыления мишени, скоростью осаждения, парциальным давле-
нием реактивного газа, геометрией устройства распыления, а также тем-
пературой подложки. Вопрос о том, где происходит окисление, может 
быть решен только при знании вышеперечисленных параметров. 
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Если оценить вероятность формирования соединений типа окислов 
и нитридов на распыляемой мишени, в пространстве переноса мишень-
подложка и на поверхности подложки в зависимости от условий проведе-
ния процесса ионно-плазменного нанесения, то доминирующим механиз-
мом образования химических соединений в результате реакции с актив-
ными неметаллическими атомами при осаждении конденсата при низ-
ких давлениях активного газа и больших коэффициентах распыления 
является механизм «в» на рис. 3.9. Кроме того, процесс окисления, на-
пример, на подложке будет происходить всегда, даже при давлениях 
ниже критического для данного материала, так как на нее поступает 
распыленный материал и активированные молекулы реактивного газа, 
а процесс распыления не происходит или незначителен. Интенсивность 
процесса окисления осаждающегося материала определяется его хими-
ческой активностью и плотностью потока поступающих на поверхность 
частиц реактивного газа и частиц распыленного материала.  

Высокая плотность потока распыленного материала и относи-
тельно низкая плотность молекул реактивного газа практически исклю-
чают возможность формирования химического соединения между ними 
на этапе переноса, хотя такая возможность допускается. Для образо-
вания соединения в газовой фазе необходимо не только столкновение 
распыленного атома с молекулой реактивного газа, но и согласован-
ность их относительных скоростей движения, поэтому второй механизм 
(рис. 3.9,б) вносит значительно меньший вклад при невысоком давлении 
распыляющей атмосферы и небольших расстояниях между мишенью и 
подложкой, что характерно для ионно-плазменных методов [9]. Одна-
ко при высоком давлениии в диапазоне 5 ÷ 10 Па в зависимости от типа 
реагирующих частиц соединение при распылении в реактивной среде мо-
жет образовываться и в зазоре мишень-подложка (рис. 3.9,б). 

Для различных материалов в различной степени существует вероят-
ность того, что формирование соединения будет происходить на распыляе-
мой мишени. В этом случае будет распыляться, например, не чистый ме-
талл, а его соединение (окисел, нитрид, а в случае маслянных средств откачи-
ки − карбид). Существует некоторое критическое давление реактивного газа, 
при превышении которого происходит окисление распыляемой мишени. 
При давлениях реактивного газа выше критического значения скорость обра-
зования химических соединений превышает скорость распыления материала 
мишени. 

Если скорость распыления высока, образование соединения на по-
верхности не происходит. Материал мишени распыляется прежде, чем 
произойдет образование соединения. 

При этом следует учитывать, что коэффициенты распыления, например, 
окислов, как правило, меньше, чем соответствующих металлов. Это определя-
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ется более высокой энергией связи атомов на поверхности в окислах. Так, у 
титана энергия связи Ti−Ti равна 7,8×10−19 Дж (4,9 эВ), а энергия связи 
Ti−О 1,1×10−18 Дж (6,8 эВ). У алюминия и А12О3 энергии связи равны, со-
ответственно, 5,1×10−19 Дж и 3,1×10−18 Дж (3,2 и 19,2 эВ). Кроме того, при 
непосредственной бомбардировке мишени ионами реактивного газа скорость 
ее окисления значительно возрастает, и критическое давление становится 
меньше. Вероятность захвата поверхностью мишени иона кислорода О+

2 
значительно выше, чем нейтральной молекулы. Ионы, имеющие высокую 
кинетическую энергию, внедряются в материал мишени, диссоциируют на 
атомы. Атомарный кислород значительно интенсивнее, чем молекуляр-
ный, взаимодействует с материалом мишени. То же наблюдается при нит-
рировании поверхности молекулярными ионами азота. При низких скоро-
стях распыления мишени, т. е. при малой интенсивности ионной бомбарди-
ровки на поверхности мишени формируется нитрид, и в последующем проис-
ходит его распыление. 

Образование соединения на мишени в процессе реактивного распыле-
ния не означает, что соединение затем переносится на подложку в сфор-
мированном виде. При распылении происходит фрагментация его на 
атомные составляющие. Перенос материала в виде молекулярного соедине-
ния или в виде многоатомных фрагментов возможен только для соединений, 
молекулы которых имеют прочные связи. В этой связи следует отметить, что 
если образование стехиометрического соединения происходит на распыляемой 
мишени, то это способствует повышению стехиометричности конденсируемого 
на подложку покрытия. 
 

3.2.4. Пористость металлических ионно-плазменных конденсатов 
 

Высокоразрешающий метод рентгеновского малоуглового рас-
сеяния (РМР), являющийся эффективным для исследования пленочных 
объектов, позволяет получать информацию о морфологии, характере 
распределения, а также концентрации внутренних и открытых пор, 
размер которых превышает длину волны применяемого излучения, 
вместе с тем, ограничен аппаратурной возможностью регистрации рас-
сеяния вблизи первичного пучка, требуя высокой степени его коллими-
рования. Поэтому диапазон выявляемых по РМР пор реально не пре-
вышает 0,1 ÷ 250 нм, что соответствует нано- и микропорам.  

Формирование ионно-плазменных конденсатов происходит в усло-
виях совместного действия радиационного, термического и химического 
факторов. Особую роль здесь играет газовая пористость, обусловленная 
спецификой метода распыления. 

Зависимости между структурными характеристиками, обусловлен-
ными неоднородностью электронной плотности и технологическими па-
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раметрами процесса конденсации, установлены на примере ионно-
лазменных вольфрамовых покрытий, полученных магнетронным распы-
лением (планарная схема, постоянный ток) вольфрамовой мишени. В ка-
честве распыляющих газов применялись аргон (pAr = (1,07 ÷ 2,5)×10−2 Па) 
и ксенон (pXe = (2 ÷ 5,6)×10−2 Па). Суммарный ток при распылении незави-
симо от давления остаточных газов поддерживали постоянным 
(75 ÷ 100 мА или 400 мА), что достигалось путем изменения распыляюще-
го потенциала (220 ÷ 320 В в Ar и 350 ÷ 500 В в Xe). При этом скорость 
конденсации менялась от 0,42 до 2,09 нм/c. Образцы толщиной 0,7 ÷ 1,2 
мкм конденсировали на плоскость ( )1011  монокристаллических подложек 
Al2O3 [37, 38]. 

Уровень регистрируемой интегральной интенсивности РМР в кон-
денсатах составляет 6×10−4 ÷ 7×10−3 от интенсивности первичного пучка и 
более, чем на два порядка величины превышает уровень интенсивности 
РМР подложки, практически прозрачной для рентгеновского МоКα-
излучения. Это указывает на наличие в покрытиях значительного количе-
ства распределенных по объему локальных неоднородностей электронной 
плотности. Согласно [4], в конденсированных системах такие неоднород-
ности нанометрового диапазона представляют собой преимущественно 
области пониженной плотности (ОПП), вызывающие РМР вследствие 
дисперсии распределения колебаний электронной плотности в образце. 

Обращает на себя внимание чрезвычайная чувствительность интен-
сивности РМР и характера ее углового распределения к условиям конден-
сации покрытий, в особенности к давлению и составу рабочей атмосферы. 
Рассмотрим вначале РМР покрытиями, полученными в атмосфере ксено-
на. При токах 100 и 400 мА максимальный уровень интегральной интен-
сивности и наиболее широкий диапазон РМР наблюдается в образцах, 
препарированных в более низком вакууме (рис. 3.10 а). 

Несколько максимумов на кривых инварианта индикатрис РМР (рис. 
3.10 а, в) отражают наличие в таких образцах выраженной полимодально-
сти в распределении объема областей пониженной плотности (ОПП) по их 
размерам. 

В покрытиях, полученных при более низком вакууме и также 
100 мА, рассеяние практически изотропно, но асимптотика индикатрис 
РМР не подчиняется закону I ~ s−4, что, исключая оценку морфологиче-
ских характеристик ОПП при помощи целочисленных размерностей, тре-
бует введения пространства дробной размерности, т. е. применения тео-
рии фракталов. Асимптотика индиикатрис РМР приближается к описы-
ваемой законом I ~ s−3,2, как это свойственно рассеянию системой нерав-
ноосных неоднородностей с размытым перепадом электронной плотности 
в зонах их размежевания с матрицей. Такая система резко полидисперс-
ных нано-, микро- и макропор характерна для низковакуумных ионно-
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плазменных конденсатов и напоминает пространственную лабиринтную 
структуру «черных» алюминиевых пленок, получаемых в результате соче-
тания объемной конденсации с конденсацией из молекулярного потока 
[38]. 

 

 
 

Рис. 3.10. Инварианты индикатрис РМР для ионно-плазменных покрытий W, 
конденсированных в атмосфере ксенона: а − 2,5×10−2 Па, 100 мА; б − 1,07×10−2 
Па, 100 мА; в − 2,5×10−2 Па, 400 мА; г − 1,07×10−2 Па, 400 мА 
 

Картина резко меняется при улучшении вакуума. Снижение вдвое 
давления рабочего газа (pg) в камере распыления вызывает более, чем де-
сятикратное снижение уровня интегральной интенсивности и сокращение 
углового диапазона РМР (см. рис. 3.10,а,б). Это обусловлено образовани-
ем в покрытиях более крупных ОПП с на порядок меньшей их объемной 
концентрацией, не превышающей 1,5 %. Отсутствие дополнительных пи-
ков на кривых инварианта индикатрис РМР указывает на одномодаль-
ность распределения ОПП, несмотря на высокую степень их полидис-
персности. Кроме того, анизотропия РМР, выявляемая при наклонных ма-
лоугловых съемках, свидетельствует об удлиненной форме ОПП и их ори-
ентировке преимущественно вдоль направления падения потока конден-
сирующихся частиц.  

Увеличение тока в более низком (2,5×10−2 Па) вакууме приводит к 
ощутимому снижению уровня интенсивности РМР и сужению кривой ин-
варианта (см. рис. 3.10,а,в), что вызвано уменьшением общей объемной 
концентрации и увеличением среднего размера ОПП до 8,5 нм. Вследст-
вие образования в покрытиях мелких (≤ 1 нм) ОПП угловой диапазон РМР 
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заметно расширяется. При возрастании степени полидисперсности ОПП 
общее распределение их по размерам, оставаясь преимущественно бимо-
дальным, приобретает более однородный характер [39]. Максимумы на 
кривых инвариантов индикатрис РМР смещаются в сторону меньших уг-
лов рассеяния. Это смещение одинаково для обеих мод и соответствует 
увеличению вдвое наиболее вероятного размера ОПП в каждой из мод 
распределения. Анизотропия РМР, обусловленная неравноосностью ОПП, 
ориентированных преимущественно вдоль направления конденсации час-
тиц, в таких покрытиях выражена наиболее ярко. При этом размерность 
асимптотики индикатрис РМР, снятых при ориентации рентгеновского 
пучка вдоль направления конденсации частиц, приближается к целочис-
ленной (~ s−3,9), что свидетельствует о более равноосной форме ОПП в 
плоскости покрытия. 

В условиях более высокого (pg = 1,07×10−2 Па) вакуума увеличение 
тока до 400 мА ведет к снижению интенсивности РМР при расширении ее 
углового диапазона (см. рис. 40,б,г) вследствие уменьшения количества 
ОПП и усиления их дисперсности. Анизотропия РМР здесь выражена яр-
че, чем при токе 100 мА, но слабее, чем при таком же токе в более низком 
(pg = 2,5×10−2 Па) вакууме. Следовательно, улучшение вакуума и увеличе-
ние суммарного тока заряженных частиц, конденсирующихся в атмосфере 
ксенона, способствует формированию покрытия с меньшей объемной 
концентрацией и меньшим средним размером ОПП при усилении их не-
равноосности и степени ориентации по направлению потока конденси-
рующихся частиц. 

В вольфрамовых покрытиях, конденсированных в атмосфере аргона 
при сравнимом давлении (pg = 2×10−2 Па), как и при конденсации в атмо-
сфере ксенона, наблюдается анизотропия РМР, вызванная ориентирован-
ными преимущественно вдоль конденсирующегося потока ОПП, которые 
образуются более крупными, но в меньшем, по сравнению с атмосферой 
ксенона, количестве (до 1 % при токе 400 мА). Покрытия, конденсирован-
ные при токе 75 мА в низком (pg = 5,6×10−2 Па) вакууме, характеризуются 
наиболее высоким уровнем интенсивности рассеяния, однако угловой 
диапазон РМР значительно уже (рис. 3.11,а) по сравнению с конденсацией 
в атмосфере ксенона. Это обусловлено высокой концентрацией преиму-
щественно крупных (R > 30 нм) ОПП. 

Форма кривой инварианта свидетельствует о том, что распределение 
объема ОПП по их размерам одномодально. РМР, порождаемое этими 
ОПП, практически изотропно, а его асимптотика характеризуется дробной 
размерностью, отклоняясь от закона Порода (I ~ s−4), и описывается зако-
ном I ~ s−3,6. Это является признаком фрактальной структуры таких кон-
денсатов. 

Увеличение тока приводит к значительному расширению углового 
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диапазона РМР, обусловленного резким возрастанием вклада мелких (R ≤ 
2 нм) ОПП, к появлению анизотропии РМР, связанной с преобладающей 
(вдоль направления конденсации) ориентировкой ОПП, образующихся, 
главным образом, на границах столбчатых элементов структуры покры-
тия. При этом индикатрисы РМР приобретают асимптотику, подчиняю-
щуюся закону Порода. Изменение вида кривой инварианта индикатрис 
РМР наряду с появлением на ней множества дополнительных пиков сви-
детельствует об образовании в наращиваемом покрытии ОПП, описывае-
мых разными типами распределения по размерам. Такая полимодальность 
может быть вызвана, как и при конденсации в атмосфере ксенона, прояв-
лением различных, но симбатно действующих механизмов образования 
ОПП. 
 

 
 
Рис. 3.11. Инварианты индикатрис РМР для ионно-плазменных покрытий W, 
конденсированных в атмосфере аргона: а − pg = 5,6×10−2 Па, 75 мА; б − 
pg = 5,6×10−2 Па, 400 мА 
 

Результаты, полученные методом РМР, дают основание считать, что 
ОПП, выявляемые в W-покрытиях, представляют собой микро- и нанооб-
ласти, в том числе микро- и нанопоры, являющиеся характерными для 
конденсированных систем с объемно-структурными неоднородностями 
[38, 40]. Механизмы их образования, количество, форма и распределение 
по размерам определяются условиями конденсации и, главным образом, 
действием радиационно-стимулированных, а также химических процессов 
на поверхности, в большой степени определяющихся составом рабочей 
атмосферы и энергией конденсирующихся частиц. 

Роль химического фактора при формировании вольфрамового по-
крытия проявляется в основном в образовании низшего β-W-оксида на 
внутренних и внешних поверхностях раздела [32]. Этот оксид частично 
заполняет образующиеся при конденсации поры разной дисперсности. 

Вклад радиационного фактора определяется условиями, при которых 
осуществляется бомбардировка наращиваемого покрытия отраженными 
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атомами инертного газа рабочей атмосферы. При низком (pg < 5,6×10−2 Па) 
давлении «atomic peening» эффект [41] приводит к формированию покры-
тий преимущественно с волокнообразной структурой [32, 40] и ориенти-
рованными ОПП, образующимися преимущественно на границах столбча-
тых элементов структуры. 

Сравнение результатов, полученных при исследовании неоднород-
ностей электронной плотности, с результатами структурных исследований 
вольфрамовых пленок показало, что полимодальность ОПП, выявляемая в 
образцах, полученных в Ar (400 мА, pg = 5,6×10−2 Па) и Xe (400 мА, pg = 
2,5×10−2 Па), коррелирует с появлением ярко выраженной текстуры. При 
этом ширина кривой качания соответствующей дифракционной линии не 
превышает 7 ÷ 9° [37]. 

Полимодальность ОПП в покрытиях, конденсированных в атмосфе-
ре ксенона (100 мА, pg = 2,5×10−2 Па), появляется вследствие текстуриро-
ванности не только α-W фазы, но и наличия сильной текстуры [100] в об-
разующейся при низком давлении сопутствующей фазе β-W [37]. 

Причиной формирования покрытий с преимущественной кристалло-
графической ориентировкой параллельно поверхности конденсата плоско-
сти (110) с наибольшей ретикулярной плотностью в ОЦК решетке являет-
ся усиление поверхностной подвижности осаждаемых атомов при увели-
чении тока. Примесные газовые атомы в этом случае более активно вы-
тесняются из объема конденсата к границам элементов структуры, кото-
рые растут, приводя к образованию ориентированных газонаполненных 
нано- и микропор. Очевидно, усиление роли газов в порообразовании в 
ионно-плазменных конденсатах и есть основной причиной сильной поли-
модальности нанопор, наблюдаемой вследствие совместного действия 
разных механизмов образования и роста пор, в частности, диффузионно-
вакансионного, радиационного, газопоглощения и неплотного срастания 
элементов структуры вследствие окисления их поверхности в процессе 
конденсации. 

 
3.2.5. Закономерности развития макронапряженного состояния в 

зависимости от режимов осаждения металлических 
ионно-плазменных конденсатов 

 
Почти для всех металлов и сплавов, нанесенных магнетронным распы-

лением при температурах подложки ниже температур плавления, харак-
терно наличие области давлений рабочего газа, например аргона, в кото-
ром возникающие в пленках напряжения меняются от сжимающих до рас-
тягивающих по мере увеличения давления. 

В работах J. A. Tornton, D. W. Hoffman [5, 42, 43] была предпринята 
попытка систематизации напряженного состояния конденсатов, получен-
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ных ионным распылением, исходя из соотношения масс распыляющих 
ионов и атомов мишени. 

Полученные в результате такой систематизации зависимости показа-
ли, что такая систематизация дает достаточно воспроизводимую картину 
напряженного состояния и позволяет оценить знак и величину ожидаемых 
напряжений. 

Так для покрытий, полученных магнетронным распылением в атмо-
сфере аргона с одинаковой скоростью нанесения 1 нм/с и толщиной 
50 ÷ 250 нм, значения критической величины смены знака в конденсатах 
достаточно хорошо укладывается на прямую в координатах «критическое 
давление-масса распыляемой мишени» [43] (рис. 3.12). 

 

 
 

Рис. 3.12. Зависимость критического давления перехода «сжимающие-
растягивающие» напряжения в конденсате толщиной 50 ÷ 250 нм на подложке 
при нормальном угле падения пленкообразующих частиц со скоростью 1 нм/с в 
зависимости от массы распыляемой мишени 

 
Использование другого типа распыляющего газа приводит к смеще-

нию критического давления, смене знака напряженного состояния Ркрит (с 
увеличением массы распыляющих ионов значение критического давления 
смещается в сторону меньших значений). На рис. 3.13,а приведены харак-
терные кривые изменения напряженного состояния конденсата от давле-
ния для различных распыляющих газов при распылении молибденовой 
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мишени. Причем, как было установлено в работе [31], для вольфрама, 
распыленного в атмосфере аргона при давлении больше 4 Па, напряжен-
ное состояние остается близким к нулевому вплоть до наиболее высоких 
используемых в работе давлений рабочей атмосферы 10 Па (рис. 3.13,б). 

 

 
 
Рис. 3.13. Зависимость внутренних напряжений от давления и типа распыляю-
щего газа: а − мишень Мо, скорость осаждения 1нм/с [43]; б − мишень вольф-
рам, скорость осаждения 1нм/с [31]  

 
В пленках, полученных ионно-плазменным распылением наиболее 

тяжелого металла VI группы − вольфрама, наблюдается аналогичный пе-
реход от сжимающих напряжений к растягивающим с увеличением давле-
ния распыляющей атмосферы [29, 44]. Анализ зависимости «напряжение 
− давление распыляющего газа» позволил авторам сделать вывод о том, 
что определяющим фактором в формировании сжимающих напряжений 
является «atomic peening» эффект, связанный с внедрением собственных 
межузельных атомов и примесных атомов рабочей атмосферы, а появле-
ние растягивающих напряжений в пленках может быть обусловлено воз-
никновением межзеренных пустот при конденсации пленок. В [44] прове-
ден расчет растягивающих напряжений, которые могут быть обусловлены 
наличием межзеренных пустот в образцах. В этом случае межатомные си-
лы F(r), действующие на границе зерна, вычислялись путем дифференци-
рования потенциала межатомного взаимодействия. В работе [44] для рас-
чета был выбран потенциал Морзе 

 
[ ] [ ]{ }2

0 0( ) exp 2 ( ) exp ( ) ,F r A B r r B r r−= − − × − −   (3.8) 

 
где r − межатомное расстояние, а параметры А, r0 и В для вольфрама со-
ставляли 0,9906 эВ, 0,3032 нм, 0,14116 нм−1, соответственно. 
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Напряжения σр рассчитывались по формуле: 
 

( )ð
r

N F rσ = ∑ ,      (3.9) 

 
где N − количество атомов на см2, F − сила, действующая перпендикуляр-
но границе раздела зерна на атом со стороны прилегающего зерна. На рис. 
3.14 представлены зависимости среднего расстояния между столбцами зе-
рен (rg), теоретической величины напряжений, вычисленных по rg с ис-
пользованием потенциала Морзе, и экспериментальных значений напря-
жений, измеренных по кривизне подложки, от давления рабочего газа. 
 

 
 
Рис. 3.14. Среднее расстояние между столбцами (rg) и напряжения, вычислен-
ные и измеренные [44] 

 
Величина rg определялась следующим выражением:  

 
(1 ) / 2g g f br L D D= − ,    (3.10) 

 
где Df − плотность пленки, Db − плотность массивного W (19,2×103 кг/м3), 
Lg − размер зерна. В области высоких давлений Ar наблюдается хорошее 
совпадение теоретической и экспериментальной кривой. Различие между 
ними в области низких давлений объясняется возникновением сжимаю-
щих напряжений вследствие «atomic peening» эффекта [41]. 
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Наиболее удобной формой прогнозирования знака напряжений при 
магнетронном распылении в работе [43] предложено считать зависимость 
между критическим давлением и отношением массы распыляемого мате-
риала к массе мишени, которая по результатам эксперимента тоже может 
быть аппроксимирована прямой в случае использования цилиндрического 
магнетрона и более сложной зависимостью в случае планарного магне-
трона (рис. 3.15). 

 

 
 
Рис. 3.15. Зависимость критического давления перехода напряженного состоя-
ния конденсата «растяжение-сжатие» от соотношения масс распыляемой ми-
шени (Мм) и распыляющего газа (Мг) для цилиндрической и планарной магне-
тронных схем 

 
Наиболее удобной формой прогнозирования знака напряжений при 

магнетронном распылении в работе [43] предложено считать зависимость 
между критическим давлением и отношением массы распыляемого мате-
риала к массе мишени, которая по результатам эксперимента тоже может 
быть аппроксимирована прямой в случае использования цилиндрического 
магнетрона и более сложной зависимостью в случае планарного магне-
трона (рис. 3.15). 
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Еще одним фактором, определяющим напряженное состояние кон-
денсата, является скорость осаждения. Увеличение скорости осаждения 
при фиксированном значении Рg приводит к усилению действия напряже-
ний сжатия в конденсате (рис. 3.16). 

 

 
 
Рис. 3.16. Макронапряжения в пленке молибдена в зависимости от скорости 
осаждения (измерение перпендикулярно и параллельно оси катода). Давление 
аргона 0,74 Па, цилиндрический магнетрон 

 
На рис. 3.17 приведена зависимость изменения напряженного со-

стояния конденсатов вольфрама, определенная «sin2ψ»-методом, от давле-
ния распыляющей аргоновой атмосферы и плотности потока осаждаемых 
частиц, рассчитанной из скорости конденсации [45]. Видно, что увеличе-
ние плотности потока и в этом случае приводит к смещению зависимости 
напряженного состояния от давления в сторону более высоких давлений 
рабочей атмосферы. Следует отметить, что модуль упругости ионно-
плазменных конденсатов несколько ниже по сравнению с массивным со-
стоянием и в среднем составляет 250 ГПа (по сравнению с 400 ГПа в мас-
сивном состоянии) [46]. При этом коэффициент Пуассона (ν) несколько 
повышается от 0,284 в массивном состоянии до 0,30 [46] или, по другим 
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данным, до 0,292 [29] в пленочном конденсированном из ионно-
плазменных потоков состоянии. 

 

 
Pg, Па 

 

Рис. 3.17. Зависимость напряженного состояния кристаллитов α-W фазы в ион-
но-плазменных конденсатах от давления рабочей аргоновой атмосферы при 
осаждении с jW: 1 − 2×1015 см−2·с−1; 2 − (5…8)×1015 см−2·с−1 

 
Следует отметить, что значительно снизить напряжения в конденса-

те можно при использовании пластичной подложки, такой как медь. В 
этом случае при наиболее низкой температуре подложки при конденсации 
Тк = 670 К величина напряжений сжатия уменьшалась по абсолютной ве-
личине от -2,9 ГПа до -1,3 ГПа (РAr = 0,2 Па). При повышении Тк величина 
остаточных напряжений сжатия уменьшается до -0,97 ГПа при Тк = 1070 К 
и до -0,81 ГПа при Тк = 1120 К. Причиной такого поведения, по-видимому, 
является уменьшение предела текучести меди при повышении температуры 
подложки при конденсации, что приводит к уменьшению максимально возмож-
ной для этого бислойного композита упругой деформации в области контакта. 

Таким образом, как в случае, рассмотренном в работе [43] для мо-
либдена, так и в случае конденсатов вольфрама [45] наблюдается одно-
типное смещение кривых «давление − напряженное состояние», при про-
чих равных условиях, от плотности потока осаждаемых атомов. Послед-
нее свидетельствует в пользу значительного влияния при формировании 
напряжений растяжения в ионно-плазменных конденсатах примесных га-
зовых атомов остаточной атмосферы, попадающих при конденсации, их 
концентрация должна понижаться с увеличением скорости осаждения ме-
таллических пленкообразующих атомов. 

Полученный при относительно низком рабочем давлении Рр высо-
кий уровень напряжений приводит к «вздыбливанию» пленки в местах ос-
лабления адгезии, что хорошо видно на РЭМ-снимке конденсата вольф-
рама на кремниевой подложке (рис. 3.18). Строгое геометрическое распо-
ложение «вздыбленных» участков пленки под углом 60° может быть свя-
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зано с появлением, например, линий скольжения на поверхности моно-
кристалической (111) кремниевой подложки под действием развивающих-
ся в приповерхностной области напряжений. 

 

 
 
Рис. 3.18. Растровый электронно-микроскопический снимок поверхности кон-
денсата вольфрама, полученного магнетронным распылением при jw = 5,3×1015 
см−2·с−1 

 
На рис. 3.17 обозначены крайние значения энергии бомбардирующих 

растущее покрытие при осаждении атомов аргона с учетом потери энергии 
на столкновение при разном давлении распыляющей атмосферы. При ис-
пользовании распыляющего напряжения 400 В средняя энергия бомбарди-
рующих растущее покрытие атомов аргона изменялась от 105 эВ при наи-
меньшем давлении рабочей атмосферы 0,25 Па до величины менее 32 эВ 
при наибольшем давлении 2,01 Па. 

Средние значения энергии осаждаемых на подложку атомов вольф-
рамовой мишени Em изменяются в значительно меньшем энергетическом 
диапазоне: 8 ÷ 27 эВ. Для оценки среднего значения энергии распыленных 
атомов мишени Еm используются выражения для M1 < 0,3M2 и Em = 
8Uо(M1/M2)2/5 для M1 > 0,3M2 [47−50]: 

 
Em = Uо/(γм(1 – γм)),     (3.11) 

 
где M1 − масса налетающей частицы; M2 − масса атома материала мишени; 
Uо − поверхностная энергия связи атомов мишени (≈ 8,79 эВ/ат. для 
вольфрама [50]), γм = 4(M1×M2)/(M1 + M2)2, а для учета энергетических по-
терь при столкновении перемещающихся от мишени к подложке частиц 
можно использовать зависимости, полученные в работе [51]. 
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Для оценки энергии отраженных от мишени атомов рабочей атмо-
сферы (Eотр) существует достаточно простая зависимость, полученная в 
работе [52]: 

 
Еотр = Е0((cosθn – (ζ2 – sin2θn)1/2)/(1 + ζ))2,   (3.12) 

 
где θn − угол, отсчитываемый от нормали к распыляемой поверхности для 
принятых схем магнетронного распыления составлял 17 ÷ 28°, а ζ = 
M2/M1. Для учета энергетических потерь отраженных атомов рабочей ат-
мосферы в результате их столкновения на пути от мишени к подложке ис-
пользуется экспоненциальная зависимость вида [53]: 
 

Ef = Еотрexp(–η·Wк),    (3.13) 
 
где Ef − энергия осаждаемых частиц; η = dм-п/λп − коэффициент столкнове-
ний; λп − длина свободного пробега; dм-п − расстояние «мишень-
подложка». Расчетная величина параметра Wк равна 0,38 при распылении 
вольфрамовой мишени ионами аргона и Wк ≈ 0,90 при распылении вольф-
рамовой мишени ионами ксенона. 

Зная, что коэффициент распыления при бомбардировке аргоном ми-
шени из вольфрама при энергии 400 ÷ 500 В составляет величину ≈ 0,7, 
можно оценить плотность потока бомбардирующих мишень ионов аргона. 
Она для jw = 2×1015 см−2·с−1 составляет jAr = 2,85×1015 см−2·с−1, а для jw = 
(5 ÷ 8)×1015 см−2·с−1 cоставляет jAr = (7 ÷ 11)×1015 см−2·с−1. Согласно [54], 
теоретически рассчитанные значения коэффициентов отражения ионов Ar 
и Xe с энергией 500 эВ от поверхности вольфрамовой мишени составляют 
0,7 и 0,15 от потока подающих ионов [55], соответственно. Таким обра-
зом, для случая отраженных атомов аргона их доля среди бомбардирую-
щих растущее покрытие частиц близка к 50 % от плотности пленкообра-
зующих вольфрамовых атомов. Учитывая, что проективный пробег ато-
мов аргона в вольфраме составляет десятые доли нанометра, значительная 
часть их удаляется с растущей поверхности. Но и «замуровывание» ос-
тавшихся атомов оказывается достаточно сильным фактором влияния на 
напряженно-деформированное состояние растущего конденсата. 

Следует отметить, что влияние термической составляющей напря-
жений, обусловленной различием коэффициентов термического расшире-
ния пленки и подложки в температурном интервале осаждения 300 ÷ 500 К 
не превышает 0,1 ГПа и существенно не сказывается на формировании 
напряженного состояния конденсата в сравнении с конденсационными 
(структурными [1]) напряжениями. 

Если соотношение масс в случае распыления вольфрамовой мишени 
атомами аргона MAr/Mw ≈ 0,217, что определяет высокую энергию отра-
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женных от мишени аргоновых атомов, то при использовании тяжелого 
распыляющего газа такого, как ксенон, подобное соотношение увеличива-
ется до MХе/Mw ≈ 0,712, что в значительной мере понижает энергию отра-
женных атомов и должно приводить к существенному уменьшению веро-
ятности их имплантации в материал растущего конденсата. 

Поскольку, как показывают расчеты, как при распылении в атмосфе-
ре аргона, так и в атмосфере ксенона из потока частиц, попадающих на 
подложку, наибольшей энергией обладают атомы рабочего газа, а их энер-
гия определяется не только величиной подаваемого на мишень распы-
ляющего потенциала, но и находится в обратной пропорции к давлению в 
вакуумной камере. Так, средняя энергия атомов ксенона изменяется от 
28 эВ при РXe = 0,11 Па до 17 эВ при РXe = 0,33 Па. Энергия осаждаемых 
вольфрамовых атомов изменяется в меньшем диапазоне − от 16 до 13 эВ, 
соответственно. Сравнивая полученные для атмосферы аргона и ксенона 
значения средней энергии собственных пленкообразующих атомов вольф-
рама и вторично бомбардирующих атомов рабочей атмосферы, отражен-
ных от мишени, видно, что средняя энергия атомов ксенона даже при 
наименьшем давлении невелика и может быть не достаточной для им-
плантации поверхностных вольфрамовых атомов даже при максимально 
возможной (≈ 97 %) передаче им своей энергии при столкновении [56]. 
Исключение составляют высокоэнергетические «хвосты» в спектре, про-
центное содержание частиц в котором обычно не велико (до 5 % [32]). Это 
приводит к тому, что смена знака от сжатия к растяжению при jW = 
(3 ÷ 5)×1015 см−2·с−1 происходит при значительно меньшем Рр ≈ 0,31 Па, а 
при большей плотности потока jW = (1,3 ÷ 1,8)×1016 см−2·с−1 − при 
Рр ≈ 0,42 Па. 

Таким образом, наблюдаемые изменения напряженного состояния 
при изменении давления рабочей атмосферы, а в особенности качествен-
ный переход от макродеформации сжатия к растяжению, может быть объ-
яснен ведущей ролью в формировании напряженно-деформированного 
состояния высокоэнергетических отраженных атомов рабочей атмосферы. 
В этом случае понятным становится тот факт, почему при меньшей плот-
ности потока пленкообразующих частиц, когда эффективность взаимо-
действия с отраженными атомами понижена, а хемосорбция примесных 
атомов из вакуумной атмосферы повышена, в конденсатах происходит 
формирование растягивающих напряжений. Причиной этого может быть 
недостаточность для имплантации энергии и возможность создания при 
этом малоподвижных вакансионных дефектов. 

В этой связи представляет интерес зависимость, полученная в работе 
[9] для конденсатов вольфрама, где область перехода была выделена как 
функция потенциала смещения и показано, что подача отрицательного по-
тенциала смещения, при которой усиливается вклад от бомбардировки 
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положительно заряженными вторичными ионами, стимулирует развитие 
напряжений сжатия, в то время как подача положительного потенциала 
смещения сопровождающаяся нагревом конденсата из-за электронной 
бомбардировки, приводит к релаксации сжимающих напряжений и фор-
мированию растягивающих. 

Следует отметить, что в пленках при удалении от центра магнетро-
на, когда угол падения бомбардирующих частиц отличен от нормального, 
сжимающие напряжения уменьшаются, стремясь к нулевым значениям. 

В работе [57] были исследованы образцы, полученные магнетрон-
ным распылением мишени 80 об. % Mo − 20 об. % Cr в аргоновой рабочей 
среде. Анализ изменения напряженного состояния от давления (рис. 
3.19,а) показал, что с увеличением давления от 0,67 Па до 6,7 Па происхо-
дит изменение напряженного состояния от сжатия величиной -0,5 ГПа до 
растяжения с последующей релаксацией при наибольшем давлении.  

 
 

Рис. 3.19. Остаточные напряжения, определенные по прогибу и «sin2ψ»-
методом (треугольники) от давления аргоновой атмосферы (а) и ПЭМ-снимки и 
расчет межколончатых расстояний для обратных значений распыляющего дав-
ления 0,15 Па−1 (слева), 0,75 Па−1 (центр), 1,5 Па−1 (справа) (б) 
 

Последнее, как и в случае вольфрама, авторами [44] объясняется об-
разованием пустот между растущими колонками кристаллитов. Средние 
межколонковые промежутки с увеличением давления увеличивались от 
0,3 ÷ 0,8 нм при Р = 0,67 Па до 1 ÷ 6 нм при Р = 6,7 Па (рис. 3.19,б). 
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Рис. 3.20. Остаточные напряжения, определенные по прогибу и «sin2ψ»-
методом (треугольники) от величины потенциала смещения при Р = 0,67 Па (а) 
и ПЭМ-снимки и расчет межколончатых расстояний для Us = -16,9 В (слева) и 
Us = -300 В (справа) (б) 

 
Подтверждена установленная для конденсатов из чистого Mo [58] 

высокая пористость таких границ между колонками. Рост колонок отвечал 
текстуре <110>. 

Подача потенциала смещения приводит к увеличению напряжений 
сжатия с максимумом при Us = -100 В (рис. 3.20,а), а выше происходит 
разрушение колончатой структуры и формирование плотной неколонча-
той (рис. 3.20,б). При этом происходит уменьшение сжимающих напряже-
ний, определенных по прогибу конденсата на кремниевой подложке, а по 
данным «sin2ψ»-метода макронапряженное состояние практически не из-
меняется. Причиной такого различия считается усиление напряжений 
внутри кристаллитов при Us = -300 В в результате «atomic peening» эффек-
та и их релаксация в межзеренном промежутке с аморфноподобной струк-
турой. 

Для описания напряженного состояния в работах [29, 43] предприня-
та попытка совмещения результатов, полученных по прогибу подложки, и 
рентгенографических данных (sin2ψ-метод). Величина сжимающих на-
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пряжений в пленках, полученных при давлении 10−4 Па и состоящих из 
нанокристалической (4 ÷ 5 нм) W фазы, достигала по данным sin2ψ-метода 
значения -5,2 ÷ -5,5 ГПа. Напряжения в пленках, определенные по проги-
бу, не превышали -3 ГПа [30]. Такое различие в деформационно-
напряженном состоянии кристаллической фазы и пленки в целом является 
характерным для ионно-плазменных конденсатов с размером кристалли-
тов 4 ÷ 6 нм [30]. В то же время при размере кристаллитов вольфрама бо-
лее 15 нм различие между данными рентгеновской тензометрии и измере-
ния напряжений по прогибу не наблюдалось [29, 30]. Эти результаты сви-
детельствуют о том, что основная причина различия в напряжениях, изме-
ряемых в кристаллической составляющей и пленки в целом, связана с 
размером зерен, а точнее с плотностью границ. Действительно, при 
уменьшении размеров кристаллитов от 15 нм до 5 нм (что соответствует 
нескольким атомным плоскостям) плотность границ увеличивается почти 
на порядок, и хотя они и не выявляются как фаза, но могут вносить суще-
ственный вклад в формируемое напряженное состояние. 

 
3.2.6. Механизм формирования структурно-фазового состояния 

ионно-плазменных металлических конденсатов 
 
В характерном для ионно-плазменных методов энергетическом диа-

пазоне пленкообразующих частиц − от единиц до сотен электронвольт − 
могут протекать процессы, как присущие низкоэнергетической конденса-
ции, так и радиационно-стимулированные структурные изменения, свой-
ственные имплантации высокоэнергетических частиц. 

В качестве отличительных особенностей, связанных с высокой энер-
гией осаждаемых в этом случае частиц, необходимо выделить процесс 
приповерхностной имплантации, сопровождающийся атомным переме-
шиванием (для характерного диапазона энергий бомбардирующих расту-
щее покрытие частиц 50 ÷ 300 эВ в этом процессе могут быть задейство-
ваны поверхностный и 1 ÷ 2 приповерхностных слоя). 

Основное действие радиационного фактора при образовании покры-
тия из ионно-плазменных потоков проявляется в формировании в припо-
верхностной области слоя растущего конденсата, пересыщенного собст-
венными металлическими атомами и отраженными от мишени атомами 
рабочей атмосферы, что стимулирует в случае хорошей адгезии конденса-
та с подложкой развитие в нем высоких напряжений сжатия. При этом 
энергии осаждаемых частиц при ионно-плазменных методах получения 
материала, в отличие от высокоэнергетического диапазона, присущего 
ионной имплантации, оказывается недостаточно для создания каскадов, 
определяющих процессы объемного перемешивания и изменение струк-
турного состояния в объеме материала. 
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При характерной плотности потока пленкообразующих металличе-
ских частиц 1015 ÷ 1016 см−2·с−1 механизм формирования структурно-
фазового состояния ионно-плазменных конденсатов можно описать моде-
лью, представленной на рис. 3.21 на примере начальной стадии конденса-
ции пленок вольфрама, полученных распылением в атмосфере рабочего 
газа аргона и осаждаемых на кремниевую подложку [59], в соответствии с 
которой при конденсации протекают два процесса: имплантация высоко-
энергетических частиц, приводящая к развитию сжимающих напряжений 
в связанном с подложкой конденсате, и осаждение низкоэнергетических 
частиц с характером зародышеобразования, определяемым кинетическим 
фактором (поверхностной подвижностью конденсируемых частиц). 

 

 
Рис. 3.21. Схема начальной стадии процесса осаждения вольфрамовых слоев на 
кремниевую подложку  

 
Следует отметить, что низкоэнергетическую часть спектра осаждае-

мых атомов при конденсации на низкотемпературную подложку можно 
рассмотреть по аналогии с конденсацией низкоэнергетических частиц при 
терморезистивных методах испарения, термализация при которых проис-
ходит за сверхбыстрое по отношению к необходимому для диффузионно-
го перемещения осаждаемых атомов на межатомное расстояние время. 
Оценки показывают, что за время термализации 10−11 с (до 100 колебаний) 
для перемещения даже на одно межатомное расстояние (≈ 0,2 нм) необхо-
димо, чтобы поверхностная подвижность превышала 10−5 см−2·с−1, что не 
достижимо для металлических атомов при комнатной температуре [60]. 

В случае относительно низкой плотности потока осаждаемых частиц 
1014 ÷ 1016 см−2·с−1 как при терморезистивных, так и ионно-плазменных 
способах получения, процесс передачи тепла при термализации частиц 
можно рассматривать как взаимодействие одиночных частиц с твердой 
поверхностью [61]. При этом энергия пленкообразующих частиц при их 
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термализации переходит в тепловую путем нагрева поверхности осажде-
ния. Увеличение температуры подложки приводит к росту времени терма-
лизации осаждаемых частиц. 

Однако, как показывает эксперимент [59, 62, 63], даже в случае ис-
пользования ионно-плазменных методов с энергией пленкообразующих 
частиц, составляющей десятки электронвольт, нагрев поверхности при 
конденсации не превышает 30 ÷ 70 К, что не приводит к поверхностной 
подвижности пленкообразующих атомов, необходимой для формирования 
кристаллических образований равновесных фаз. 

В этой связи в качестве физического параметра, описывающего сте-
пень эффективности диффузионных процессов при формировании упоря-
доченной кристаллической структуры, можно использовать параметр Dп·τ, 
выбрав за характерное значение τ время, необходимое для формирования 
одного поверхностного монослоя.  

При присущей методу ионного распыления средней плотности пото-
ка осаждаемых частиц (0,7 ÷ 1,2)×1015 см−2·с−1 время осаждения одного 
монослоя примерно равно 1 с. 

 
3.3. Структура ионно-плазменных конденсатов фаз внедрения 

 
По сравнению с металлическими конденсатами, рассмотренными 

выше, двойные системы, содержащие в распыляемом материале помимо 
тяжелых металлических еще и легкие атомы, являются следующим по 
сложности структурной иерархии классом объектов. 

Неравновесные условия осаждения создают условия для изменения 
фазового состава ионно-плазменных конденсатов при относительно не-
большом содержании легких атомов. Это предопределяет в покрытиях, 
содержащих два типа атомов с сильно отличающейся массой, развитие 
значительно более сложных, по сравнению с полученными в равновесных 
условиях, структурных состояний, а при упорядоченном расположении в 
междоузлиях металлической решетки легких атомов формирование фаз 
внедрения. 

Существенной особенностью фаз внедрения является сочетание у 
них металлических свойств (электропроводность, непрозрачность) со 
свойствами, характерными для неметаллических веществ с ковалентной 
связью (высокая температура плавления и теплота образования, большая 
твердость и хрупкость, свидетельствующие о высоких барьерах Пайерлса-
Набарро при движении дислокаций). 

Для получения фаз внедрения покрытий ионно-плазменным распы-
лением используются две разновидности метода: распыление в среде 
инертных газов и распыление в реактивной среде. 
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3.3.1. Начальные стадии роста конденсатов фаз внедрения, получен-
ных распылением в атмосфере инертных газов 

 
Рассмотрим вначале результаты для одной из наиболее востребован-

ной на сегодня системы W−C, интересной как с практической, так и с на-
учной стороны ввиду особенности строения равновесной структуры и ее 
высокой чувствительности к нарушениям стехиометрического состава. 

Структура WC состоит из чередующихся гексагональных слоев уг-
лерода и вольфрама с сильной ковалентной связью W−C [26]. Можно ска-
зать, что реакция разложения WC ↔ W2C + C (графит) заключается, глав-
ным образом, в изменении взаимного расположения гексагональных сло-
ёв, которые сами остаются при этом в неизменном виде. Исчезновение 
части межузельных атомов углерода при таком переходе позволяет слоям 
атомов металла перейти от простой гексагональной к плотноупакованной 
гексагональной укладке, то есть в обозначениях АВ эта реакция может 
быть записана следующим образом: 
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+…C*C*C*,  (3.14) 

 
где А и В − указывают на возможные положения металлических слоев в 
гексагональной решетке; С − означает межузельный атом углерода; С* − 
свободный углерод. 

Как было установлено [26, 64], атомный объём углерода в WC равен 
атомному объёму углерода в алмазе, а не в графите, так что эту пере-
стройку слоёв можно рассматривать как связанную с изменением объема 
углеродных атомов, эквивалентную происходящей при переходе алмаза в 
графит. Действительно, при обратном процессе − синтезе WC из вольфра-
ма и графита, атомы углерода должны сжиматься, принимая вид, харак-
терный для алмаза. Можно поэтому считать, что это является одной из 
причин высокой твердости карбида вольфрама. 

Согласно имеющимся данным [65, 66], большинство карбидов пере-
ходных металлов с кубической плотной упаковкой атомов металла явля-
ются углерододефицитными, то есть представляют собой фазы внедрения 
нестехиометрического состава. Это относится и к карбиду β-WC. Откло-
нения от стехиометрии играют важную роль в протекании многих процес-
сов, например, диффузии, окисления, при фазовых превращениях. Кроме 
того, имеющиеся в карбиде вакансии обусловливают его повышенную 
способность растворять атомы третьего («примесного») элемента, напри-
мер, кислорода или азота. 

Устойчивость структуры типа NaCl при увеличении в ней доли 
«пустых октаэдров», то есть числа углеродных вакансий, обусловлена 
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способностью оставшихся октаэдров удерживать систему упаковки, про-
тиводействуя напряжениям неравномерного сжатия «пустых» октаэдров 
вокруг углеродных вакансий, вызываемого прямыми обменными связями 
металл-металл. Такие напряжения возрастают при появлении смежных 
«пустых» октаэдров и могут при определенной концентрации вакансий 
привести к перестройке системы упаковки путем сверхструктурного упо-
рядочения в расположении «пустых» октаэдров (углеродных вакансий) 
или возникновению новой фазы с более низкой симметрией и иным моти-
вом упаковки октаэдров. 

Следует отметить, что описанные плотноупакованные структуры, 
построенные из одних и тех же элементарных слоев, но отличающиеся 
лишь последовательностью в их чередовании, можно рассматривать как 
политипные структуры. Политипизм является особой формой полимор-
физма и может быть обусловлен дополнительными физическими причи-
нами, по сравнению с «обычным» полиморфизмом кристаллических 
структур. В [67] политипизм промежуточных фаз, включая фазы внедре-
ния, например, карбиды МеСy (в зависимости от значения у), назван кон-
центрационным политипизмом. 

Хорошо известно, что свойства пленки могут сильно отличаться от 
свойств массивного материала, особенно, если толщина пленки очень ма-
ла. В связи с этим данные по распылению WC-мишеней будут проанали-
зированы в зависимости от толщины слоев формируемых покрытий, на-
чиная с наименьших толщин. 

Анализ структуры слоев толщиной, не превышающей 5 нм, прово-
дился на основе данных о многослойных периодических композициях. 
Для многокомпонентных систем WC/Co [68], полученных магнетронным 
и ВЧ-диодным распыленим в атмосфере аргона с толщиной слоев 
3,2 ÷ 3,7 нм (слои карбида вольфрама получали распылением α-WC-
мишени), было установлено, что для всех режимов распыления (Рg = 
0,7 ÷ 5,5 Па, Тк = 350 ÷ 800 К) карбидные слои представляют собой мета-
стабильную β-WC фазу. Пленки, полученные на нагреваемой подложке 
при Pg ≥ 2,5 Па, являются поликристаллическими со случайной ориенти-
ровкой кристаллитов. Увеличение температуры подложки до 600 К или 
уменьшение давления до Рg ≤ 1,5 Па приводит к появлению в пленках тек-
стуры (100). 

Для исследования начальных стадий роста монослойных пленочных 
карбидных покрытий использовались тонкие пленки толщиной до 20 нм 
[69]. Характерной особенностью начальных стадий роста конденсатов 
карбида вольфрама, полученных магнетронным распылением α-WC-
мишени, является стабилизация в них карбида вольфрама β-WC с решет-
кой типа NaCl. 
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Рентгеноструктурные исследования пленок толщиной 13 ÷ 20 нм по-
казали, что для WC образцов, полученных при плотности потока осаж-
даемых металлических атомов jW ≈ 0,67×1015 см−2·с−1, характерна преиму-
щественная ориентация плоскости (111) параллельно поверхности роста, в 
результате чего отношение интегральной интенсивности дифракционного 
пика (111) (I(111)) к интенсивности дифракционного пика (200) (I(200)) изме-
нятся от табличного 0,4 до 3,2 в конденсате [69]. 

 

 
 

Рис. 3.22. Влияние скорости осаждения на период решетки кристаллитов кар-
бида вольфрама в тонких пленках (≈ 20 нм) 

 
При большей скорости осаждения 0,18, 0,32 и 0,47 нм/с, что соответ-

ствует jW ≈ 0,9×1015 см−2·с−1, jW ≈ 1,7×1015 см−2·с−1 и jW ≈ 2,5×1015 см−2·с−1, 
происходит уменьшение периода решетки кристаллитов β-WC фазы 
(рис. 3.22), увеличение их среднего размера от 4 до 5,5 нм и изменение со-
отношения I(111)/I(200) от 3,2 до 1,7. 

С повышением плотности потока осаждаемых атомов вольфрама до 
9,8×1015 см−2·с−1 соотношение интенсивностей I(111)/I(200)

 уменьшается до 
0,5, а размер кристаллитов увеличивается до 7 ÷ 8 нм. 

Визуализация структуры тонких (10 ÷ 20 нм) пленок карбида вольф-
рама, полученных при рабочем давлении 0,25 ÷ 0,4 Па, с помощью высо-
коразрешающей просвечивающей электронной микроскопии показала, что 
при низкой плотности потока осаждаемых металлических атомов jW ≈ 
0,67×1015 см−2·с−1 формируется структура с размером зерен 4 ÷ 5 нм 
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(рис. 3.23,а), что близко к размерам кристаллитов, определенных по раз-
мытию дифракционных пиков при рентгеноструктурных исследованиях. 

 

   
а       б 

 
Рис. 3.23. Электронно-микроскопические снимки конденсатов карбида вольф-
рама, полученных при разных потоках: a − jW ≈ 0,67×1015 см−2·с−1; б − jW ≈ 
3,85×1015 см−2·с−1  
 

На электронно-микроскопических снимках конденсата, полученного 
при jW ≈ 3,85×1015 см−2·с−1 (рис. 3.2,б), выявляются большие по среднему 
размеру зерна 5 ÷ 7 нм, а также появление внутри них полосчатого кон-
траста. По виду и характеру расположения наблюдаемый контраст можно 
связать с формированием в кристаллической решетке дефектов упаковки 
[70]. 

Структура и свойства более толстых пленок карбида вольфрама 
(100 ÷ 110 нм), используемых в качестве диффузионных барьеров, была 
исследована в работах [71−73]. Пленки системы W−C получались магне-
тронным распылением графитовой мишени, частично закрытой вольфра-
мовыми полосами, в атмосфере чистого аргона при давлении 0,75 Па на 
подложках монокристаллического кремния.  

Концентрация C и W варьировалась изменением числа полос вольф-
рама на мишени. Соотношение W и С в распыляемой мишени состава 
W43C57 приводило к формированию β-WC фазы с удельным электросопро-
тивлением 100 мкОм⋅см. Фаза W2C с гексагональной решеткой образовы-
валась в пленках при распылении мишени состава W75C25. Электросопро-
тивление таких плёнок было выше электросопротивления β-WC пленок и 
составляло 140 мкОм⋅см. 
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3.3.2. Закономерности формирования элементного и фазового состава 
в объеме микронных конденсатов фаз внедрения 

 
Анализ результатов работ, посвященных получению толстых ионно-

плазменных покрытий на основе карбида вольфрама с высокими функ-
циональными свойствами [74−89], показал, что и для толстых конденсатов 
субмикронных и микронных толщин (магнетронное распыление мишени 
α-WC в чистом аргоне (99,9) при температуре подложки 400 ÷ 500 К, ско-
рости осаждения 2 нм/c) происходит формирование текстурированной β-
WC фазы как в случае прямоточного с постоянным током (DC), так и в 
случае высокочастотного (RF) 13,56 МГц распыления. В качестве примес-
ной фазы в количестве 5 % в случае dc распыления в ряде случаев выявля-
ется α-W2C фаза. 

Размер зерен β-WC, рассчитанный из ширины дифракционных пиков 
по соотношению Селякова-Шеррера [1], составлял 4 ÷ 5 нм, что подтвер-
ждается прямыми микроскопическими исследованиями сколов, на кото-
рых отчетливо проявляется хорошая зернистая структура. Наблюдаемая 
структура не может быть приписана ни одной из зон схемы структурных 
зон Торнтона (см. раздел 3.1). Авторы [74] объясняют это отличие тем, что 
рост WC плёнки, имеющей сложный состав из 2-х и более фаз, сопровож-
дается конкурирующим ростом зерен, что приводит к появлению допол-
нительных зон на структурной диаграмме.  

В [89] было определено, что непосредственно во время нанесения 
при температуре подложки ТK ≤ 800 К обеднение формируемого покрытия 
атомами углерода незначительно и не превышает нескольких атомных 
процентов.  

По данным работы [37] с увеличением плотности потока осаждае-
мых частиц соотношение атомов C/W в конденсате понижается, что сви-
детельствует об обеднении конденсата более легкой составляющей (рис. 
3.24). 

Наиболее вероятной причиной такого изменения элементного соста-
ва является вторичное распыление, интенсивность воздействия которого 
на растущую поверхность возрастает с увеличением плотности потока 
распыляемого вещества и, соответственно, потока отраженных от мишени 
высокоэнергетических атомов аргоновой рабочей атмосферы. 

Рентгендифрактометрические исследования покрытий микронной 
толщины (0,7 ÷ 1,2 мкм) показали, что толстые ионно-плазменные кон-
денсаты, как и тонкие пленки, при плотностях потока осаждаемых частиц 
менее jW ≈ 8×1015 см−2·с−1 являются однофазными (β-WC) (рис. 3.25). С 
увеличением плотности потока происходит перераспределение интенсив-
ности дифракционных кривых от разных плоскостей в направлении по-
вышения относительной интенсивности дифракционных пиков от плоско-
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стей (100), а также появление при jW > 9×1015 см−2·с−1дифракционных пи-
ков от обедненной по углероду по сравнению с распыляемой мишенью α-
W2C фазы с ГПУ решеткой. 
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Рис. 3.24. Зависимость соотношения количества атомов углерода и вольфрама в 
конденсатах карбида вольфрама от плотности потока осаждаемых металличе-
ских частиц 
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Рис. 3.25. Участки рентгендифракционных широкоугловых спектров от конден-
сатов карбида вольфрама, полученных при разных jw: 1 − jw = 0,7×1015 см−2·с−1;  
2 − jw = 1,8×1015 см−2·с−1; 3 − jw = 3,7×1015 см−2·с−1; 4 − jw = 9×1015 см−2·с−1 

 
Используя для оценки среднего размера кристаллитов способ ап-

проксимации [1] установлено, что в конденсатах, полученных при низкой 
плотности потока осаждаемых частиц, их величина близка для разных на-
правлений ([111], [100]) и составляет 4,2 ÷ 4,7 нм. 
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Повышение плотности потока осаждаемых частиц сопровождается 
появлением существенной концентрации деформационных дефектов упа-
ковки. Наиболее вероятной причиной появления таких дефектов является 
стремление системы к сбросу деформации при достижении ею критиче-
ской величины. В данном случае такой величиной следует считать значе-
ние деформации, достигаемое в конденсате при плотности потока осаж-
даемых металлических частиц, превышающей 1×1015 см−2·с−1.  

Для определения плотности поверхностных слоев можно использо-
вать рентгеновскую съемку в условии полного внешнего отражения. Для 
этого авторами [90] использовалась схема, в которой падающий на обра-
зец пучок формируется с помощью первичного монохроматора из моно-
кристаллического кремния с ориентацией плоскости (110) параллельно 
поверхности системы горизонтальных щелей шириной 0,5 и 0,05 мм и 
вертикальной щели (0,5 или 2 мм). Критический угол ПВО ϑС соответст-
вует середине спадающего участка кривой отражения. Так как ϑ δС = , то 
можно оценить плотность материала по формуле: 

 

,10
104,5
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где ρ − плотность материала, кг/м3; δ − декремент преломления; λ − длина 
волны в ангстремах; ΣА − сумма атомных масс для всех атомов элемен-
тарной ячейки; ΣZ − сумма зарядов для всех атомов элементарной ячейки. 

Определенная таким образом рентгеновская плотность для образца, 
полученного при jW = 0,7×1015 см−2·с−1 с текстурой (111), составила 
1,48×104 кг/м3, что соответствует 95 % от плотности в массивном состоя-
нии, а при большей jW = 3,7×1015 см−2·с−1, с преимущественным ростом 
кристаллитов с осью текстуры [100] плотность выше (ρ ≈ 1,54×104 кг/м3) и 
достаточно близка к значению для массивного β-WC карбида (1,556×104 

кг/м3) [60]. 
Карбид вольфрама относится к фазам внедрения, для которых харак-

терна доминирующая роль химических связей между атомами металла, в 
то время как атомы неметалла размещаются внутри металлической решет-
ки (в междоузлиях). При этом карбид вольфрама относится к типичным 
фазам внедрения, для которых отношение радиусов наметаллического к 
металлическому атомам меньше числа Хэгга (0,59). 

В этой связи представляет интерес сравнение данных по структур-
ному состоянию конденсатов типичных фаз внедрения, таких как карби-
дов или нитридов, и, например, боридов, радиус металлоида к металлу для 
которых близок (система «бор-титан») или, что характерно для большин-
ства систем боридов переходных металлов, превышает 0,59, что приводит 
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в равновесном состоянии к образованию при температуре ниже 1000 К 
более сложных кристаллических решеток. 

По данным работы [91] в случае получения пленок диборида титана 
при толщине менее 85 нм формируются в основном хаотически ориенти-
рованные малые зерна. Так при толщине пленки 35 нм наблюдается фор-
мирование сферических зерен с размером около 5 нм, а с увеличением 
толщины до 85 нм средний размер увеличивается до 10 нм. С дальнейшим 
увеличением толщины размер достигает 50 нм при толщине пленки 130 
нм и с последующим ростом толщины практически не изменяется. Такое 
же развитие с толщиной от хаотического поликристаллического состояния 
до ориентированного с высокой степенью совершенства текстуры (00.1) 
претерпевает ориентация кристаллитов. 

Диборид вольфрама по своему структурному состоянию в значи-
тельной степени структурноподобен карбиду вольфрама, т. к. атомы бора 
в нем можно рассматривать как внедренные в междоузлия гексагональной 
решетки из более крупных атомов вольфрама, однако в отличие от карби-
да вольфрама или, например, борида титана отношение атомных радиусов 
металлоида к металлу в системе «бор-вольфрам» превышает число Хэгга, 
равное 0,59, и поэтому в макрокристаллическом массивном состоянии с 
увеличением количества атомов бора наблюдается переход от одно− и 
двухмерных образований из атомов неметалла, как это наблюдается в 
низших боридах, к более сложным сеточным и каркасным структурам при 
соотношении B/Ме > 1. 

Среди известных фаз боридов вольфрама наиболее изученным явля-
ется борид W2B5, который относится к структурному типу с чередующи-
мися вдоль оси с сетками из атомов металла и атомов бора [92, 93]. 

Рентгендифрактометрические исследования [94] показали, что при 
распылении однофазной W2B5 мишени (гексагональная α-W2B5 фаза сте-
хиометрического состава) в конденсатах, полученных при относительно 
низкой температуре осаждения Тк = 570 ÷ 670 К, выявляются широкие 
«галообразные» кривые от аморфно-кластерной составляющей и узкие 
дифракционные пики от нанокристаллической фазы с гексагональной 
кристаллической решеткой пространственной группы Р6/mmm, характер-
ной для боридов переходных металлов (Ме) состава МеВ2 (рис. 3.26, кри-
вые 1 а, в, с), о существовании которой в массивном равновесном состоя-
нии системы W−B имеются противоречивые данные [95]. 

Весь типичный для этой фазы спектр дифракционных рефлексов 
проявлялся при отжиге с Тотж = 1170 К отделенных ненапряженных пле-
нок. Параметры кристаллической решетки WB2 фазы: а = 0,3044 нм, 
с = 0,3030 нм. 

Известно, что аморфноподобное состояние характеризуется локаль-
ным химическим упорядочением со структурой ближнего порядка, сход-
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ной со структурой кристаллов [96]. Средний размер аморфноподобных 
(нанокластерных) областей, оцененный по методике [97], в этом случае 
дает величину 1,2 нм. 

Повышение температуры Тк до 770 К приводит к формированию в 
пленках только аморфно-кластерного структурного состояния с характер-
ным угловым положением максимума интенсивности первой дифракци-
онной кривой в излучении Fe-Kα 2θ ≈ 51° (рис. 3.26, кривые 2 − а, 1 − б, 
3 − б), что соответствует da = 0,225 нм и первому межатомному расстоя-
нию атомов вольфрама Rw−w = 7,73·da/2·π = 0,221 нм. Конденсация при бо-
лее высоких температурах Тк = 1070 ÷ 1170 К сопровождается формирова-
нием нового типа биструктурного состояния в пленках, в котором наряду 
с аморфно-кластерной составляющей присутствуют нанокристаллиты бо-
рида β-WВ [98] с наиболее сильным дифракционным пиком от плоскости 
(111) (рис. 3.26, кривые 3 а, с). Средний размер кристаллитов, оцененный 
по уширению дифракционного пика, составил 12 ÷ 14 нм, а средний раз-
мер аморфноподобных (нанокластерных) областей, увеличиваясь с повы-
шением температуры осаждения, достигает при 1170 К величины 2,0 нм. 

 

 
 
Рис. 3.26. Рентгендифрактометрические кривые, полученные для конденсатов 
борида вольфрама при Тк, К: 570 (1), 770 (2) и 1170 (3) (излучение Fe-Kα). а − 
исходная дифракционная кривая; в, с − результаты разделения дифракционного 
профиля на составляющие 

 
Таким образом, при повышении температуры конденсации происхо-

дит кристаллизация фаз с меньшим относительным содержанием атомов 
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бора по сравнению с распыляемым материалом. Причиной появления та-
кой тенденции является относительное уменьшение содержания атомов 
бора в конденсате по сравнению с тяжелыми атомами вольфрамовой со-
ставляющей при повышении Тк. Если при Тк = 570 К соотношение атомов 
удовлетворяет формулу WB2,17, то при Тк = 1170 К соотношение атомов 
описывается формулой WB1,38 [94]. Основной причиной уменьшения от-
носительного содержания атомов бора при повышении температуры кон-
денсации является высокая эффективность десорбции с растущей поверх-
ности конденсата легких атомов бора. При этом эффективность удаления 
из зоны осаждения атомов бора сильно повышается при формировании на 
его основе легколетучих соединений, которые легко откачиваются ваку-
умной системой таких, например, как диборан В2H6 при наличии в оста-
точной атмосфере паров воды [99]. Также низкий ионизационный потен-
циал атомов бора 8,4 эВ является одной из причин высокой вероятности 
его ионизации при осаждении и уноса в процессе осаждения из зоны кон-
денсации. 

Таким образом, если схематически с позиции геометрической тер-
модинамики представить процесс фазообразования при разной температу-
ре конденсации, исходя из изменения термодинамического потенциала 3-х 
основных состояний системы в этом концентрационном диапазоне, то в 
случае низкой температуры осаждения и содержании атомов, близком к 
стехиометрии, область состояний определяется отрезками, отсекаемыми 
на касательной «WB2-кристаллическое»–«аморфноподобное состояние» 
(рис. 3.27-1). Состав, соответствующий средней Тк = 750 К, на схематиче-
ской диаграмме должен отвечать области аморфноподобного состояния 
конденсата (рис. 3.27-2), а при наиболее высокой Тк состояние материала 
определяется по правилу отрезков на касательной «аморфноподобное со-
стояние»–«β-WB кристаллическое» (рис. 3.27-3). 

 

   
 

Рис. 3.27. Схема изменения термодинамического потенциала F в концентраци-
онном интервале, соответствующем составам конденсатов (указаны стрелкой с 
номером) при Тк, К: 1 − 570; 2 − 770; 3 − 1170 



 133

3.3.3. Факторы, обуславливающие появление текстуры в конденсатах, 
полученных ионным распылением 

 
3.3.3.1. Влияние угла падения и плотности ионного тока на текстуру 

 
Как известно [100], форма и преимущественная ориентация расту-

щего кристалла определяется из условия минимума свободной энергии 
Гиббса. Таким образом, при совершенной кристаллической решетке фор-
мирование растущей поверхности кристаллитов будет задаваться плоско-
стям с наибольшей ретикулярной плотностью (для кристаллов кубической 
сингонии Lhkl = (h2+k2+l2)−1, где h, k, l − индексы плоскостей решетки), 
имеющим наименьшую удельную поверхностную энергию. Для материа-
лов с ОЦК решеткой такой плоскостью является (110), а для ГЦК мате-
риалов − (111). Так, по оценкам, проведенным в [101], значение свободной 
поверхностной энергии для тугоплавких карбидов со структурой NaCl 
(один из структурных типов ГЦК решетки) в 1,4 ÷ 1,5 раза меньше по 
сравнению с плоскостью (100). Кроме того, в этом случае присущие плос-
кости (111) в решетке типа NaCl пять независимых систем скольжения 
обуславливают возможность легкого деформирования и релаксацию де-
формаций за счет скольжения дислокаций и образования дефектов упа-
ковки [60], что также повышает вероятность такого преимущественного 
роста кристаллитов. 

Действительно, при ионно-плазменном распылении металлов в ус-
ловиях низкой плотности потока реактивной газовой примеси (N, C, O) 
или в случае распыления металлов в атмосфере инертных газов, когда 
рост кристаллитов и их ориентация определяются величиной термическо-
го эффекта от бомбардировки, было отмечено формирование кристалли-
тов с преимущественной ориентацией плотноупакованной плоскости па-
раллельно фронту осаждения ((110) в случае распыления тугоплавких ме-
таллов с ОЦК решеткой (Ta, Mo, W, Cr) [29, 52], (111) − для металлов с 
ГЦК решеткой (Cu, Ag, Au) [102], (0001) − для гексагональных материа-
лов (Co)). Величина энергии (Ea), необходимой для преодоления кинети-
ческих барьеров движению атомов на металлической поверхности, что по-
зволяет адсорбированным атомам занять энергетически выгодные места и 
сформировать низкоэнергетическую поверхностную конфигурацию, оп-
ределяется соотношением Ea ≥ 3kTпл (Tпл− температура плавления) и для 
разных материалов составляет 0,2 ÷ 0,8 эВ [29, 52, 103]. Критерий 3kTпл 
базируется на необходимости преодоления адатомами расстояний, соот-
ветствующих 2 ÷ 4 межатомным (в зависимости от типа кристаллической 
решетки), для их расположения в решетке, соответствующего минимуму 
свободной энергии. В этом случае формируется ориентированная плотная 
волокнистая структура [104]. При маленьких значениях Ea (например, при 
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разогреве до температуры 20 °С, когда Ea = 0,025 эВ) отмечено формиро-
вание неориентированной пористой структуры. 

К смене текстуры приводит сорбция металлами химически активных 
газов при распылении. Так, добавление азота или углерода [104] приводит 
к изменению плоскости текстуры в ОЦК металлах от (110) к (111), а в 
ГЦК металлах − к появлению помимо преимущественной ориентации зе-
рен (111), еще и (100). В то же время при нанесении инертных к хемо-
сорбции газов покрытий из золота, вне зависимости от технологических 
режимов, наличие какой либо иной текстуры, кроме (111), выявлено не 
было. 

Электронно-микроскопические исследования начальных стадий рос-
та ионно-плазменных покрытий нитрида титана при различных соотноше-
ниях потоков металлических атомов и газовых ионов позволило устано-
вить [48], что причиной преимущественного роста покрытий с плоскостью 
текстуры (111) не является действие облучения, островковая коалисцен-
ция при росте или влияние ориентации подложки при нанесении. Изна-
чально при росте первых 10 ÷ 15 монослоев покрытий при малой плотно-
сти потока ионов азота (7,5×1014 см−2с−1) и без специального подогрева 
подложки происходит формирование поликристаллической пленки с ори-
ентацией плоскостей (220), (111), (311) параллельно фронту осаждения. С 
увеличением толщины покрытий, которое сопровождается повышением 
температуры на 20 ÷ 50 K под действием бомбардировки, происходит за-
ростание и исчезновение плоскостей (311) и (220), располагавшихся па-
раллельно подложке, и формирование преимущественной ориентации 
(111). В отличие от текстуры (111), формирование текстуры (100) проис-
ходит при плотности потока металлических атомов, превышающей 
2×1015 см−2с−1 начиная c самых первых слоев роста. При этом формируют-
ся ровные столбцы с поперечным размером около 10 нм, ограниченные с 
поверхности плоскостями (200). Разориентация столбцов относительно 
нормали к поверхности не превышает 10°. 

В работе [105] исследовано влияние угла падения и плотности ион-
ного тока на текстуру TiN, выращенных с помощью осаждения с облуче-
нием низкоэнергетическим азотным ионным пучком при прочих постоян-
ных параметрах процесса напыления. Волокнистая текстура наблюдалась 
с преимущественными ориентировками {100}, {110} и {111} [105]. Ось 
волокнистой текстуры расположена перпендикулярно плоскости роста, а в 
азимутальном направлении кристаллиты расположены хаотично. 

Поскольку ионное облучение может стимулировать изменения в 
процессе зарождения пленки и кинетике роста [105], не удивительно, что 
ориентация тонких пленок также сильно зависит от ионной бомбардиров-
ки в процессе осаждения. Преимущественная ориентация кристаллитов в 
пленках TiN изменяется от [111] к [001] направлению при использовании 
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осаждения с облучением ионным пучком в направлении, нормальном к 
поверхности. Эволюция текстуры не определяется подложкой. При паде-
нии ионного пучка под углом 54,7° образуется преимущественная ориен-
тация кристаллитов {111} по отношению к поверхности и {100} ориента-
ция относительно ионного пучка. 

Возможное объяснение развития текстуры при ионной бомбарди-
ровке основано на том, что текстура с направлением [100] развивается из-
за более низкого выхода распыления для этого открытого направления за 
счет ионного каналирования. 

Одним из определяющих эволюцию микроструктуры и текстуры 
факторов является плотность ионного тока, т. к. рост плотности ионного 
тока определяет увеличение соотношения ион/атом или средней энергии 
на осаждаемый атом. Увеличение средней энергии на осаждаемый атом 
приводит, наряду с другими факторами, к более высокой подвижности по-
верхностных атомов. Следовательно, поверхностные атомы могут дви-
гаться в сторону энергетически выгодных положений, что приводит к би-
аксиальной текстуре {111} или {011}. 
 

3.3.3.2. Анализ причин формирования текстуры в пленках и 
покрытиях с кубической решеткой структурного типа NaCl 

 
Гранью TiN кристаллической решетки (структурный тип NaCl) с 

наиболее низкой поверхностной энергией является (100). Следовательно, 
поверхность (100) будет представлять преимущественную ориентацию 
при возрастающих температурах роста, когда подвижность адатомов дос-
таточна для формирования кристаллитов, связанных низкоэнергетичными 
плоскостями в процессе зародышеобразования. 

Преимущественная ориентация (111), полученная в процессе осаж-
дения при низких температурах роста в условиях ионной бомбардировки 
при низком потоке и низкой энергии, формируется постепенно. Зерна со 
смешанными ориентировками, включая (100), присутствуют на ранних 
стадиях роста [48]. Преимущественная ориентация (111) развивается в ре-
зультате конкурирующего роста, по мере того, как колонки с другими 
ориентациями прекращают свое существование (вначале формируются 
островки с различными ориентациями). 

Исходя из атомистической теории [2] предполагается, что форма за-
родыша определяет развитие дальнейшей его ориентации относительно 
плоскости роста. Если наименьший устойчивый зародыш состоит из трех 
атомов, расположенных в вершинах треугольника, то следует ожидать, 
что растущие островки материала с кубической решеткой будут ориенти-
роваться плоскостью (111) параллельно подложке. Если же таким заро-
дышем служит конфигурация из четырех атомов, то возможно задание 
ориентации (100). 
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Согласно этой теории скорость зародышеобразования рассчитывает-
ся как скорость образования устойчивых зародышей из критических, т. е. 
в виде произведения концентрации критических зародышей на скорость 
присоединения к ним атомов. 

При предельно высоких пересыщениях, т. е. при очень низких тем-
пературах и/или высоких скоростях конденсации, критическим зароды-
шем будет единичный атом, так что пара атомов (а на рис. 3.28) будет ус-
тойчивым зародышем. 
 
 
 
                         а           б                  в               г                  д 
 
Рис. 3.28. Варианты атомных комплексов зародышей 

 
По мере уменьшения пересыщения или повышения температуры 

подложки, или уменьшения плотности потока J можно достичь такого 
значения пересыщения, когда пара атомов становится неустойчивой (1 
связь на атом), т. е. вероятность ее роста равна вероятности распада. Тогда 
пара атомов становится критическим зародышем (i = 2), а устойчивым за-
родышем − трехатомный в виде треугольной конфигурации (б и в на рис. 
3.28), получающийся добавлением к паре одного атома и обеспечивающий 
две связи на атом. 

При трехатомном критическом зародыше устойчивая конфигурация 
может быть образована четырьмя атомами в виде тетраэдра (3 связи на 
атом) или квадрата (соответственно, г и д на рис. 3.28). Вторая конфигу-
рация отвечает большей связи с кристаллической подложкой или, при со-
ответствующей симметрии потенциального рельефа, ее поверхности. Та-
ким образом, повышение температуры должно способствовать переходу 
от ориентационного зарождения (111) (трехатомный зародыш) к зарожде-
нию (100) для четырехатомного зародыша. 

Кроме того, основываясь на имеющемся на сегодня большом экспе-
риментальном материале в этой области, можно связать преимуществен-
ное формирование текстуры с плоскостью (111), параллельной поверхно-
сти роста, со статистическим весом атомов стабильной d-конфигурации 
(СВАКС). Валентные электроны d-переходных металлов четвертой груп-
пы имеют достаточно низкий СВАСК d-конфигурации из-за слабой связи 
в d-подоболочке и способности достаточно легко возбуждаться для уча-
стия в ковалентной связи Ме−N (где Ме − переходной металл 4-й группы: 
Ti, Zr, Hf), переходя в коллективизированное состояние. При этом переход 
от карбидов, например, к нитридам, приводит к повышению доли ионно-
сти таких связей. В этой связи для подобных материалов становится энер-
гетически выгодным образование текстуры (111) в решетке типа NaCl 
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(металлическая ГЦК решетка и неметаллические атомы в октаэдрических 
междоузлиях), что определяется, с одной стороны, тем, что такие плоско-
сти в этом типе решетки являются наиболее плотноупакованными (с наи-
большей ретикулярной плотностью), а с другой − такие плоскости явля-
ются монотипными по элементному составу, т. е. состоят только из ато-
мов металла или неметалла путем их чередования. Поэтому такой тип тек-
стуры сохраняется в стехиометрических фазах внедрения на основе пере-
ходных металлов 4-й группы вплоть до больших микронных толщин. В то 
же время для металлов с высоким СВАСК 5d -конфигурации 
(0,84 ÷ 0,94 %), таких как переходные металлы 6 группы (W, Mo), значи-
тельное ослабление связи металл-неметалл приводит к склонности таких 
покрытий к нестехиометрии по элементу внедрения, и появлению при 
этом в случае  больших толщин или высокой плотности потока осаждае-
мых частиц преимущественного роста кристаллитов с плоскостью (100), 
параллельной поверхности роста пленки [37]. 

Еще одним определяющим преимущественную ориентацию кри-
сталлитов (текстуру) при росте пленки фактором является развивающееся 
напряженное состояние. Напряженное состояние пленки, подвергнутой 
биаксиальной деформации, может быть приближенно описано как плос-
конапряженное состояние. Для оценки энергии упруго деформированного 
кристаллита с текстурой (hkl), находящегося под действием двухосных 
напряжений, можно использовать выражение:  

 
Wε=Mhkl·ε2,     (3.16) 

 
где Mhkl − ориентационнозависимый модуль (Mhkl = (C11 + C12 + K) − (2·(C12 
− K)2/(C11 + 2K), С − коэффициенты тензора жесткости [106], а K = (2·C44 − 
C11 + C12)(h2·k2 + k2·l2 + h2·l2)) [107]. Это уравнение строго выполняется, ко-
гда размер зерна (кристаллита) соизмерим с толщиной пленки. В случае 
же, когда размер зерна мал по сравнению с толщиной пленки, то в связи с 
возможностью изменения под действием напряжений положения зерен с 
разными модулями упругости уравнение является приближенным. 

Таким образом, если минимизация поверхностной и межфазной 
энергии в кристаллах с ГЦК решеткой способствует росту зерен с плоско-
стью текстуры (111), то минимизация энергии деформации − росту зерен с 
плоскостью текстуры (100) [106]. При этом отношение M111/M100 может 
достигать для ГЦК материалов величины 0,37 [106, 108,109]. Когда оба 
этих фактора учитываются при низком действии радиационного фактора, 
характерном для магнетронной схемы осаждения конденсатов, то их кон-
куренция приводит к формированию текстуры пленки. При малых толщи-
нах и низкой деформации доминирующей движущей силой формирования 
текстуры кристаллитов должна являться минимизация поверхностной 
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энергии, и ввиду ее зависимости как 1/h (h − толщина конденсата), опре-
деляющей текстурой роста становится плоскость (111). Большие толщины 
и высокая деформация определяют преимущественный рост кристаллитов 
с плоскостью текстуры (100). 

 

 
 

Рис. 3.29. Влияние толщины конденсата и плотности потока пленкообразую-
щих частиц на преимущественную ориентацию кристаллитов кубической ГЦК 
решетки (I(111)/I(200)), определенную действием разных механизмов минимизации 
свободной энергии. 1 − плотность потока металлических пленкообразующих 
частиц jW = 8×1014 см−2·с−1; 2 − jW = 3,8×1015 см−2·с−1 

 
Сравнение результатов по соотношению интегральной интенсивно-

сти дифракционных пиков от плоскостей (111) и (200) (I(111)/I(200)) для раз-
ной толщины конденсатов карбида вольфрама, полученных при малой и 
большой скоростях осаждения, показало (рис. 3.29), что минимизация по-
верхностной энергии, приводящая к формированию текстуры (111), явля-
ется определяющей при низких скоростях и, соответственно, плотностях 
потока осаждаемых частиц, когда размер кристаллитов менее 5 нм. 

В случае большой скорости осаждения и толщине, превышающей 
100 нм, преобладание ориентации кристаллитов конденсата с осью [100], 
перпендикулярной плоскости роста, свидетельствует о преимущественном 
влиянии деформационного фактора при формировании текстуры. 

Ввиду того, что с увеличением плотности потока температура осаж-
дения изменяется не более, чем на 90 К, деформационный фактор доста-
точно обоснованно можно считать определяющим в появлении текстуры 
(100) и при малых толщинах. 
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Используя в качестве критерия преимущественного роста макрона-
пряженное состояние конденсатов толщиной 200 нм, критическим значе-
нием для этого случая можно считать деформацию сжатия величиной -0,4 
÷ -0,7 %. При меньшей величине деформации сжатия -0,3 ÷ -0,4 %, харак-
терной для низкой плотности потока jW = 0,7×1015 см−2·с−1, определяющим 
появление текстуры (111) фактором является поверхностная энергия. Уве-
личение деформации сжатия до -0,7 ÷ -0,8 %, характерное для более высо-
кой плотности потока jW = 3,8×1015 см−2·с−1, является достаточным услови-
ем формирования текстуры (100), определяемой деформационным факто-
ром. 

Следует отметить, что повышение степени совершенства текстуры 
(100) коррелирует с увеличением степени металличности соединения 
(уменьшением содержания элемента внедрения в фазе внедрения). Причи-
нами этого, по-видимому, являются как более простое четырехатомное за-
рождение при формировании зародышей фазы внедрения с недостатком 
атомов элемента внедрения, так и уменьшение энергии деформации в 
приповерхностных слоях формирующегося конденсата при расположении 
плоскости (100) параллельно развивающимся биаксиальным напряжениям 
сжатия в плоскости роста конденсата. 

При относительно невысокой энергии осаждаемых частиц, харак-
терной для магнетронной схемы распыления, стимулировать образование 
текстуры (100) также должен радиационный фактор при конденсации. 

Влияние радиационного фактора сводится к формированию парал-
лельно падающего пучка текстуры, ось которой соответствует наиболее 
открытому направлению для каналирования. В этом случае минимальное 
значение энергии формируемого кристалла определяется не только распо-
ложением атомов на растущей поверхности, но и степенью радиационной 
повреждаемости решетки. 

Для решетки типа NaCl соотношение числа атомных столбцов на 
единицу площади для направлений [100]:[110]:[111]=1: 2 : 3  [48]. Поэто-
му [100] является наиболее открытым направлением для каналирования. 

Плоскости, ортогональные открытым направлениям для каналирова-
ния, имеют высокую вероятность существования. В этом случае при фор-
мировании текстуры (100) часть легких атомов имеет возможность кана-
лировать на глубины, соответствующие размерам зерен, производя при 
этом малые повреждения в решетке. 

При более высокой энергии (со средней энергией частиц более 
350 эВ) наиболее открытым в решетке типа NaCl становится направление 
[110] вследствие достаточно высокой эффективности пробега тяжелых 
металлических атомов в этом случае вдоль имеющихся направлений в ре-
шетке, состоящих только из неметаллических атомов (рис. 3.30) [110]. 
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Рис. 3.30. Схема расположения каналов при движении атомов в направлении 
[110] кристаллической решетки структурного типа NaCl 

 
Эффективное расстояние соударения с металлическими атомами в 

решетке при этом повышается в 1,4 раза по сравнению с каналированием 
в направлении [100]. В этой связи следует отметить, что преимуществен-
ная ориентация кристаллитов, связанная с радиационным фактором, опре-
деляется наименьшей плотностью выделенной энергии вдоль направления 
каналирования в кристалле. 
 

3.3.4. Роль текстурообразования при увеличении плотности потока 
пленкообразующих частиц в формировании напряженного состояния 
 

Изменение плотности потока осаждаемых частиц приводит к изме-
нению кинетики кластерообразования на поверхности роста: с увеличени-
ем плотности потока уменьшается средняя длина поверхностной диффу-
зии при кластерообразовании зародышей роста, что приводит к увеличе-
нию числа атомов в кластере и росту совершенства структуры. Так, для 
конденсатов карбида вольфрама при достижении плотности металличе-
ской составляющей (атомы и ионы вольфрама) потока пленкообразующих 
частиц величины jw = (1,8…1,9) ×1015 см−2·с−1 степень разориентации зе-
рен, определяемая по размытию дифракционного пика при ψ-
сканировании (рис. 3.31), резко уменьшается в связи с формированием от-
носительно совершенных преимущественно ориентированных плоскостью 
(100) параллельно поверхности кристаллитов карбида вольфрама [37]. В 
этом случае при дальнейшем повышении плотности потока происходит 
рост совершенства текстуры, что сопровождается уменьшением величины 
микродеформации, увеличением среднего размера кристаллитов в направ-
лении падения пленкообразующих частиц и появлением компенсирующих 
сдвиговую деформацию деформационных дефектов упаковки типа вычи-
тания αд.у (табл. 3.2). Известно, что перемещение атомов при формирова-
нии дефектов упаковки происходит путем кооперативного (направленно-
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го) сдвига целых атомных плоскостей на расстояния, не превышающие 
межатомные [67]. 
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Рис. 3.31. Изменение степени совершенства ориентированного расположения 
кристаллитов, определенной по ∆ψ-размытию отражения от плоскости 1 − (220) 
(нетекстурированная составляющая) и 2 − (400) − текстурированная состав-
ляющая 

 
Таблица 3.2 

Субструктурные характеристики пленок карбида вольфрама, полученных 
при разных значениях jW 

 
jW, 1015 см−2·с−1 

субструктурные характеристики 1,7 3,85 9,8 

<ε>, % 1,12 0,91 0,98 
<L>, нм − 11,7 20,9 
αд.у., % − 1,45 3,54 

 
Образование сдвигового дефекта упаковки вычитания в ГЦК метал-

лической подрешетке, энергия активации которого уменьшается с увели-
чением вакансий в неметаллической (углеродной) подсистеме карбида 
вольфрама (ссылка [111]), приводит к переходу от трехслойной упаковки 
металлических атомов в направлении [111] к двухслойной упаковке, ха-
рактерной для базисного направления [00.1] в гексагональной плотноупа-
кованной металлической подрешетке карбида вольфрама α-W2C. Следует 
отметить, что деформация с инвариантной плоскостью, являющейся об-
щей плоскостью границ раздела двух фаз, приводит к смещению атомов в 
направлении вектора сдвига, причем величина такого смещения пропор-
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циональна расстоянию от инвариантной плоскости [67]. В этом случае од-
на фаза получается из другой деформацией подобно схеме, приведенной 
на рис. 3.32−1.  

 

 
1) 

 
2) 

Рис. 3.32. 1 − этапы структурной перестройки ГЦК в ГПУ решетку через обра-
зование дефектов упаковки [67]; 2 − схемы образования дефектов упаковки ти-
па внедрения и вычитания при смешении наиболее плотноупакованных плоско-
стей в ГЦК решетки (111) (а), расположения атомов в плоскости (111) (б) и их 
дифракционное проявление в конденсатах карбида вольфрама (β-WC) с избыт-
ком углерода (двойной деформационный дефект типа внедрения) (в) и с недос-
татком по углероду (деформационный дефект упаковки типа вычитания) (г) 

 
При рентгеноструктурном анализе фаз внедрения с ГЦК металличе-

ской подрешеткой образование дефектов упаковки проявляется в разнона-
правленном смещении дифракционных пиков от разных плоскостей, как 
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это показано на рисунке 3.32−2 для двух наиболее сильных по интенсив-
ности дифракционных пиков от плоскостей (111) и (200) в ГЦК решетке 
для случая образования двойного деформационного дефекта типа внедре-
ния (в) и деформационного дефекта упаковки типа вычитания (г). 

Следует отметить, что образование двойных деформационных де-
фектов типа внедрения в фазах внедрения с ГЦК металлической подре-
шеткой, как, например, в β-WC фазе, наблюдается в случае избыточного 
содержания в ней углеродных атомов, что достигалось путем распыле-
ния дополнительных углеродных секторов. При этом пики «разъезжают-
ся», как это показано стрелками на рисунке 3.32−2,в. 

В большинстве же случаев получения покрытий фаз внедрения 
распылением в инертной среде мишеней стехиометрического состава 
образуются деформационные дефекты упаковки типа вычитания, что 
приводит к характерному сдвигу дифракционных пиков, приведенному 
на рис. 3.32−2,г. 

Как известно [64], карбиды со структурой NaCl имеют достаточно 
широкую область гомогенности с различной степенью заполнения октаэд-
рических междоузлий атомами углерода. В то же время металлическая 
подрешетка в пределах области гомогенности карбида остается компакт-
ной − структурные вакансии атомов вольфрама в этой упаковке отсутст-
вуют. 

Сжатию пустых октаэдров препятствуют силы связи W−C, стремя-
щиеся удержать соседние атомы в своих положениях. Основной вклад в 
энергию сцепления карбида вольфрама вносят связи W−W, ослабленные 
по сравнению с соответствующими связями в чистом вольфраме вследст-
вие значительной доли электронов промежуточного спектра атомов угле-
рода. 

Высокая степень локализации d-электронов в подрешетке из атомов 
вольфрама в равновесных условиях формирования при температуре менее 
2700 К из-за их малой донорной способности приводит к дестабилизации 
sp3-конфигурации атомов углерода с образованием менее стабильных 
конфигураций sp2 [64]. Это вызывает изменение кубической структуры на 
гексагональную и обусловливает высокий запас энергии карбида вольф-
рама, выражаемый в низкой энтальпии его образования из элементов. 

Напряженное состояние сжатия конденсатов при формировании тек-
стуры имеет тенденцию к стабилизации своего значения не выше крити-
ческой величины -4 ГПа (деформация решетки -1,47 %). Поликристалли-
ческий характер роста при малых плотностях jw с характерной увеличи-
вающейся деформацией при повышении jw (рис. 3.33, зависимость 1) в 
этом случае переходит в развивающуюся преимущественную ориентацию 
роста [100] при jw > (1,8 ÷ 1,9) ×1015 см−2·с−1. При этом происходит увели-
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чение совершенства текстуры в результате сдвиговой релаксации дефор-
мации, превышающей критическое значение (рис. 3.33, кривая 2) [37]. 

 

 
 
Рис. 3.33. Изменение величины макродеформации в конденсате карбида вольф-
рама в зависимости от jw: 1 − нетекстурированная кристаллическая составляю-
щая конденсата, 2 − текстурированная кристаллическая составляющая 

 
Некоторое снижение величины макродеформации при больших зна-

чениях jw определяется более высоким содержанием вакансий в конденса-
те, снижающих энергию активации деформационной релаксации. 

Таким образом, формирование совершенных по внутренней дефект-
ной (в первую очередь дислокационной) структуре преимущественно ори-
ентированных кристаллитов, имеющих столбчатую вдоль направления 
падения пленкообразующих частиц структуру роста [37], способствует 
релаксации структурных напряжений деформацией сдвига при достиже-
нии критической для энергии активации этого процесса величины.  

 
3.3.5. Влияние температуры осаждения и отжига  

на напряженное состояние 
 
На рис. 3.34 приведены зависимости остаточных макронапряжений в 

TiN конденсатах от температуры осаждения и отжига. Внутренние сжи-
мающие напряжения, составляющие при температуре осаждения 300 °С 
примерно -5,4 ГПа в процессе увеличения температуры подложки при 
конденсации или постконденсационного отжига релаксируют [112]. Вид-
но, что температура осаждения сказывается на изменении напряженного 
состояния более сильно по сравнению с аналогичной по величине темпе-
ратурой отжига (температура осаждения в этом случае составляла 300 °С). 
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Этот результат свидетельствует, что релаксация напряжений в процессе 
осаждения протекает более эффективно, чем при постконденсационной 
термообработке при той же температуре. В качестве причины такого эф-
фекта, по мнению [112], выступает большее число степеней свободы час-
тицы в поверхностной области по сравнению с объемом конденсата. 

 

 
 
Рис. 3.34. Изменение внутренних макронапряжений в TiN конденсатах в зави-
симости от температуры осаждения (1) и отжига (2) 

 
Следует отметить, что релаксация напряжений сопровождается сни-

жением плотности дефектов субструктуры материала, проявляющимся в 
уменьшении ширины дифракционных линий. 

Интересным является подход, объясняющий возникновение высоких 
остаточных напряжений при невысокой температуре осаждения с точки 
зрения искажений, создаваемых бомбардировкой поверхностных слоев 
материала различными ионами [113−116]. Механизм образования иска-
женной структуры сводится к следующему. При взаимодействии иона с 
поверхностью образуется локальная зона имплантации (implantation zone 
− IZ). Вокруг зоны (IZ) также возникает область с дефектной структурой, 
так называемая протяженная имплантационно искаженная зона 
(implantation alongated zone − IAZ). Образование дефектной структуры вне 
(IZ) зоны относится к дальнодействующим эффектам и встречается как в 
металлах с высокой пластичностью и низким пределом текучести, так и в 
высокопрочных материалах. Дальнодействующая зона (IAZ) способна 
распространяться на глубину 0,01 ÷ 2,5 мкм, а механизм её образования 
связывается с эмиссией дислокационного потока от максимума напряже-
ния, создаваемого на границе IZ − IAZ зон. Остаточные напряжения в IZ 
зоне на уровне нескольких ГПа могут быть как растягивающими, так и 
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сжимающими, что определяется возникновением вакансий или образова-
нием атомов внедрения. Зона дальнодействующего влияния (IAZ) во всех 
случаях характеризуется нерегулярным распределением напряжений, со-
провождающимся высокой плотностью дислокаций. Остаточные напря-
жения и плотность дислокаций повышаются с увеличением энергии и 
плотности потока ионов. 

Следует учесть, что при ионно-плазменных методах нанесения по-
крытий значительный вклад в величину остаточных напряжений может 
вносить термическая компонента, поскольку бомбардировка энергетич-
ными частицами может приводить к существенному нагреву подложки в 
процессе осаждения. В этом отношении показательной является работа 
[117], в которой остаточные напряжения в TiN пленках, нанесенных на 
сталь 316, исследовались в интервале температур 15 ÷ 800 °С. Величина 
остаточных напряжений определялась методом рентгеновской тензомет-
рии. При комнатной температуре величина остаточных напряжений в 
пленках TiN составляла -4 ГПа. При нагреве напряжения плавно умень-
шаются, обращаясь в нуль при 475 °С. При дальнейшем повышении тем-
пературы остаточные напряжения переходят в растягивающие и при 
800 °С увеличиваются до +6,8 ГПа. После цикла термообработки и 
уменьшении температуры от 800 °С до комнатной уровень сжимающих 
остаточных напряжений снизился от -4 ГПа (до термообработки) до           
-3 ГПа. Снижение напряжений авторы связывают с уменьшением искаже-
ний кристаллической решетки, возникших в результате ионной бомбарди-
ровки. 

Анализ остаточных напряжений в ионно-плазменных покрытиях TiN 
на различных сталях был выполнен в работе [118]. Напряжения в покры-
тиях на нержавеющей стали составляли −3 ГПа, на стали ЭИ981 примерно 
−1,5 ГПа. Авторы [119−120] рассматривают остаточные напряжения в по-
крытиях (σn) как сумму двух составляющих. Это термическая компонента 
(σт), обусловленная различием в коэффициентах теплового расширения 
покрытия (α1) и подложки (α2), и напряжение роста (σР), возникающее, в 
основном, в результате радиационного воздействия ионной бомбардиров-
ки: 
 

σn = σТ + σР = (α1 − α2) ∆Τ [Ε1/(1 – υ1)] + σР,  (3.17) 
 
где Е1 и υ1 − модуль Юнга и коэффициент Пуассона покрытия; ∆Τ − раз-
ница между температурой максимального нагрева покрытия при его нане-
сении и температурой измерения. 

При рентгеновском методе определения напряжений по смещению 
линий при наклонных съемках («sin2ψ»-метод) σР разделяются на собст-
венно макронапряжения (1-го рода) и ориентированные микронапряже-
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ния. Наиболее вероятной причиной возникновения последних в конденса-
тах могут быть определенным образом ориентированные дислокационные 
петли. 

 
3.3.6. Модель формирования ионно-плазменного конденсата 
тугоплавкого материала при Т < 0,2Тпл и плотности потока 
осаждаемых пленкообразующих частиц 1014 ÷ 5×1015 см−2·с−1 

 
Если провести сравнительный анализ структурного состояния кон-

денсатов различного типа в соответствии с температурой их осаждения на 
подложку, то видно (рис. 3.35) [59], что при понижении Тк размер кри-
сталлитов уменьшается до величины менее 10 нм при Тк < 400 К. Причем 
размер кристаллитов в фазах внедрения и твердых растворах фаз внедре-
ния меньше, чем в металлическом конденсате (кривые 1 − 3 на рис. 3.35), 
а в фазах внедрения с высокой теплотой образования, таких как TiB2, 
больше, чем в менее стабильных на основе вольфрама. 
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Рис. 3.35. Зависимость размера кристаллитов в конденсатах от Тк для составов: 
1 − W; 2 − WC; 3 − 69 мол. % WC − 31 мол. % TiC; 4 − W/Ti  
 

Учитывая, что Тк = 300 К для большинства материалов, представ-
ленных на рис. 3.35, соответствует величине, близкой к 0,1Тпл, то можно 
ожидать, что при меньшей Тк будут формироваться конденсаты со струк-
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турой, близкой к статистической (аморфноподобной), т. е. когда конден-
сат формируется по мере случайного заполнения отдельных малых участ-
ков поверхности подложки, в соответствии со статистикой Пуассона. При 
этом наличие легкой составляющей в фазах внедрения в значительной 
степени усиливает процесс диспергирования в осаждаемых конденсатах. 

Учитывая, что слои начальной стадии роста, обогащенные примес-
ными атомами рабочей атмосферы, даже в случае осаждения металличе-
ских конденсатов имеют аморфноподобную структуру [59], модель роста 
конденсата при относительно невысокой температуре осаждения Тк < 700 
К (для большинства тугоплавких материалов она не превышает 0,2Тпл) и, 
соответственно, низкой диффузионной подвижности предполагает обра-
зование тонкого поверхностного аморфноподобного слоя, который, по-
скольку составляет толщину в несколько межатомных расстояний, состо-
ит из многих элементов, включая примесные атомы из остаточной и рабо-
чей атмосферы, что препятствует процессу кристаллизации. 

В зависимости от скорости осаждения и энергии осаждаемых частиц 
толщина такого слоя изменяется от одного до нескольких нанометров, 
достигая, по данным послойного элементного анализа в конденсатах, оса-
жденных при низкой плотности потока пленкообразующих частиц 
(jМе > 5×1014 см−2·с−1), величины 7 ÷ 10 нм (рис. 3.36,а). 

Наличие примесных легких атомов стабилизирует формирование 
мелкодисперсной аморфноподобной структуры конденсата [121]. При 
этом, в случае осаждения нескольких элементов, одновременно посту-
пающих на подложку со значительно различающимися атомными диамет-
рами, локальный эпитаксиальный рост не возникает. 

В дальнейшем при увеличении толщины конденсата под действием 
сжимающих напряжений, развивающихся в результате «atomic peening» 
эффекта [32], происходит выталкивание легких примесных атомов к гра-
ницам формируемых зерен с последующим выносом их части на свобод-
ную поверхность (рис. 3.36,б). Поверхность при этом может играть роль 
«диффузионного насоса», а диффузия в наноструктурных и кластерных 
конденсатах осуществляется по зернограничному механизму [122]. 

После концентрационного разделения внутри слоя в оказавшемся 
более свободном от примесных атомов объеме конденсата под действием 
напряжений в пределах определенного температурного интервала стиму-
лируются кристаллизационные процессы (рис. 3.36,в). 

Так как в результате перехода из аморфноподобного в кристалличе-
ское состояние происходит уменьшение удельного объема на один метал-
лический атом [123], то такое изменение структурного состояния приво-
дит к релаксации упругих конденсационных напряжений сжатия. 

При дальнейшем увеличении толщины конденсата минимизация 
фактора упругой структурной деформации, возникающей при осаждении, 
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стимулирует формирование текстуры, уменьшение микродеформации и 
увеличение размера кристаллитов. 

 
 
Рис. 3.36. Схема стадий процесса формирования ионно-плазменного конденса-
та: а − начальная стадия образования пересыщенного примесными атомами 
аморфноподобного слоя конденсата (м − пленкообразующие атомы и ионы 
мишени); б − стадия кристаллизации аморфноподобного слоя с уменьшением 
его объема под действием конденсационных напряжений сжатия; в − стадия 
формирования бифазного («нанокристаллиты»-«граница») состояния с вытес-
ненными на границу примесными атомами [123] 

 
В соответствии с этой моделью в процессе формирования межкри-

сталлитной границы (с увеличением толщины конденсата) должна наблю-
даться следующая цепочка элементарных актов: искажение дальнего по-
рядка в зонах межкристаллитных сочленений → адсорбционное обогаще-
ние их примесным элементом → перераспределение электронной плотно-
сти и появление дальнодействующих сил межатомного взаимодействия → 
диффузионное перемещение атомов с образованием микрогруппировок 
докритических размеров с размытыми границами и с намечающимся но-
вым порядком в расположении (кластеров). Всю цепочку можно предста-
вить в виде понижающегося каскада потенциальных ям, из которых верх-
няя соответствует искаженной структуре дальнего порядка межкристал-
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литных границ, а нижняя − образованию в приграничной области нового 
устойчивого структурного состояния или фазы. 

Таким образом, превращение аморфноподобного в нанокристалли-
ческое состояние в результате действия напряжений или нагрева можно 
рассматривать как распад аморфной фазы на нанокристаллическую и зер-
нограничную составляющие. 

При этом отличительной особенностью является ориентированный 
рост при кристаллизации фазы межзеренной границы. Ориентированный 
рост второй кристаллической фазы определяется минимизацией энергии 
поверхности раздела [124]. 

Более поздняя кристаллизация межкристаллитной приграничной фа-
зы, по-видимому, обусловлена пересыщением межкристаллитной области 
легкими газовыми атомами кислорода и азота, попадающими при конден-
сации и вытесняемыми из области формирования кристаллитов. Это при-
водит к тому, что вначале кристаллизуются области с составом, близким к 
стехиометрическому, а нестехиометрические, обогащенные примесными 
атомами, межкристаллитные области кристаллизуются впоследствии при 
более интенсивном действии терморадиационного фактора. 

 
3.3.7. Влияние потенциала смещения на структуру конденсатов 

 
Как определяющий энергетические характеристики пленкообразую-

щих частиц фактор, потенциал смещения может вносить существенный 
вклад в процесс формирования состава и структурного состояния конден-
сатов. Образцы для изучения такого влияния при формировании конден-
сатов карбида вольфрама были получены при jW ≈ 0,85×1015 см−2·с−1 и по-
тенциале смещения на подложке величиной -70 и -200 В [125]. 

Анализ дифракционной картины показал, что кроме накладываю-
щихся пиков (111) и (200) β-WC фазы в спектре присутствует еще один 
пик, который соответствует дифракции от плоскости ( )1011  α-W2C, наи-
более сильной для спектра пиков этой фазы (рис. 3.37). 

Объемное содержание α-W2C фазы увеличивается при повышении 
UB от 6,5 об. % при -70 В до 9,5 об. % при -200 В. 

Следует отметить, что, как было показано [126] и обсуждено в раз-
деле 3.3.4, в фазах внедрения со структурой типа NaCl различные поли-
типные модификации могут быть легко объяснены с позиции упорядочен-
ного смещения плоскостей (111) в исходной кубической решетке, то есть 
образованием в ней дефектов упаковки. При этом высокая концентрация 
вакансий в углеродной подрешетке приводит к их упорядочению с обра-
зованием структуры с чередующимися полностью заполненными и неза-
полненными углеродными слоями. В карбиде вольфрама такой структуре 
соответствует α-W2C фаза с гексагональной плотноупакованной решет-
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кой. Таким образом, с увеличением потенциала смещения происходит 
уменьшение содержания легких углеродных атомов в конденсате, что и 
приводит к образованию низших по элементу внедрения фаз. 

 

 
 

Рис. 3.37. Результаты разделения накладывающихся линий (111) и (200) β-WC и 
линии ( )1011  α-W2C в дифракционном спектре образца, полученного при по-
тенциале смещения Ub = −200 В (излучение Fe-Kα)  

 
Вообще же, как было показано в работе [127], подача потенциала 

смещения не только приводит к увеличению содержания α-W2C фазы с 
меньшим удельным содержанием углеродных легких атомов, но и стиму-
лирует очистку покрытия от загрязняющих кислородных атомов, попа-
дающих из атмосферы вакуумной камеры. Так при подаче потенциала 
смещения -150 В содержание кислородных примесных атомов уменьша-
лось при температуре осаждения 275 °С от 10 ÷ 12 ат. % (без смещения) 
до практически нулевой концентрации. 

Еще более выражено процесс обеднения легкими неметаллическими 
атомами конденсатов при подаче потенциала смещения происходит в кон-
денсатах боридов переходных металлов. Так при формировании конден-
сатов системы Ta−B [128] с увеличением потенциала смещения до -200 В 
соотношение атомов B/Ta в пленке изменяется от 1,55 до 0,85. Аналогич-
ное влияние оказывает и увеличение плотности потока осаждаемых час-
тиц (рис. 3.38,а). При этом размер зерна изменяется немонотонно − увели-
чиваясь при малых значения потенциала смещения и значительно умень-
шаясь вплоть до рентгеноаморфного состояния при U = -200 В (рис. 
3.38,б). 
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Рис. 3.38. Изменение соотношения B/Ta в пленке при подаче потенциала сме-
щения и увеличение плотности потока осаждаемых на подложку частиц (а) и 
зависимость размера зерна от потенциала смещения (б) 

 
Подача потенциала смещения при разбалансированной магнетрон-

ной схеме приводит к значительному увеличению ионного тока (рис. 3.39) 
[129]. 

 
 
Рис. 3.39. Зависимость плотности ионного тока при распылении TiB2 мишени, а 
также отношения потоков ионов к нейтралам от отрицательного потенциала 
смещения на подложке 

 
В случае распыления TiB2 мишени это приводит к формированию 

кристаллитов диборида титана с гексагональной решеткой и преимущест-
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венной ориентацией базисной плоскости (00.1). С увеличением потенциа-
ла смещения совершенство такой текстуры повышается. 

Повышение потенциала смещения приводит к увеличению периода 
решетки вдоль базисного направления (направления текстуры), что корре-
лирует с увеличением макронапряженного состояния конденсата и его 
плотности (рис. 3.40,а,б,в). 

 

 
 

Рис. 3.40. Влияние отрицательного потенциала смещения на расстояние между 
базисными плоскостями (00.1) TiB2 (а), сжимающие напряжения (б) и рентге-
новскую плотность (в) конденсатов 
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Резкое уменьшение величины периода при Us = -400 В не совсем со-
гласуется с более плавным снижением напряженного состояния и плотно-
сти конденсатов, что, по мнению авторов [129], связано с доминирующим 
фактором границ зерен в препятствовании релаксации напряжений и рас-
ширению решетки. Следует отметить значительное уменьшение плотно-
сти поверхностных слоев покрытий, которая существенно ниже величины 
для массивного состояния 4,5 г/см3, что определяется присутствием в по-
верхностных слоях таких топологических дефектов, как микропоры. Од-
нако при повышении потенциала смещения весьма четко наблюдается уп-
лотнение покрытий, что также сопровождается увеличением твердости от 
40 до 52 ГПа. 

Следует отметить, что, используя потенциал смещения, можно не 
только создавать высокие сжимающие напряжения, приводящие к ослаб-
лению адгезии и зачастую отрыву конденсата от подложки, но и в значи-
тельной мере уменьшать ростовые напряжения сжатия. Для этого, исполь-
зуя ту же систему TiB2 и подавая положительный потенциал смещения 
+10 ÷ +50 В, авторы [130] существенно снизили сжимающие напряжения 
в пленке от -6,1 ГПа до -0,3 ÷ -0,5 ГПа. При Us = +50 В была достигнута 
также высокая твердость 54 ГПа, что объясняется значительно возросшей 
прочностью границ зерен за счет увеличения диффузии на поверхности и 
по границам зерен в процессе осаждения, стимулированном интенсивной 
электронной бомбардировкой, из-за положительного потенциала смеще-
ния. В этом случае столбчатая (колончатая) структура, характерная для 
текстурированных конденсатов при отрицательном потенциале смещения, 
при больших положительных потенциалах изменяется на плотную волок-
нистую, а соотношение атомов изменяется в сторону надстехиометриче-
ского по бору (отношение Ti/B достигает 0,46 при 0,5 для стехиометриче-
ского состава) [130]. 

В работе [131] показано, что путем изменения энергии бомбарди-
рующих ионов можно влиять на размер кристаллитов при осаждении 
покрытия CrN. Размеры кристаллитов CrN снижаются от 45 нм до 
8 ÷ 9 нм в зависимости от потенциала, подаваемого на подложку (рис. 
3.41).  

Характер приведенных на рис. 3.41 зависимостей определяется фор-
мированием высокодисперсной неравновесной зеренной структуры при 
увеличении энергии бомбардирующих растущее покрытие частиц в ре-
зультате подачи потенциала смещения и протекания более интенсивных 
кристаллизационных процессов, связанных с повышением подвижности 
адатомов при их осаждении на нагретую подложку. 

При этом структурное состояние подобных конденсатов, получен-
ных без смещения или при невысоком потенциале смещения, можно отне-
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сти к характерной для «Т» зоны модели формирования структуры [5] вне 
зависимости от типа используемых при этом подложек (рис. 3.42) [132]. 

 

  
 
Рис. 3.41. Зависимость размеров кристаллитов CrN от: а) потенциала смещения, 
подаваемого на подложку; б) температуры 
 

Детально повышение размера CrN кристаллитов на начальной ста-
дии роста с увеличением толщины было исследовано в работе [133] (рис. 
3.43). Из полученной зависимости видно, что наиболее интенсивные про-
цессы изменения характерны для малых толщин до 500 нм, после чего с 
увеличением толщины средние размеры кристаллитов остаются практиче-
ски неизменными. 

Влияние потенциала смещения на размер зерна можно объяснить с 
помощью двух моделей [134]. Первая основывается на том, что увеличе-
ние отрицательного потенциала смещения повышает энергию падающих 
ионов, и в результате происходит нагрев поверхности, стимулирующий 
ре-распыление. Кроме того, когда энергия падающих ионов возрастает, 
увеличивается плотность образования дефектов, снижая, таким образом, 
подвижность адатомов. Это, в свою очередь, приводит к увеличению чис-
ла мест преимущественного зарождения, что уменьшает средний размер 
зерен [135]. 

Вторая модель [134] основана на увеличении подвижности адатомов 
с увеличением их средней энергии при подаче потенциала смещения, что 
по своему эффекту должно приводить, наоборот, к увеличению размера 
зерен. 

По-видимому, оба процесса имеют место при росте пленки, однако 
первый механизм в совокупности с развивающими в результате «atomic 
peening» эффекта напряжениями сжатия при больших напряжениях сме-
щения является определяющим. 
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Рис. 3.42. ПЭМ фотографии «cross-sections» 40-мкм покрытия CrN, полученно-
го на кремниевой (а) и стальной (б) подложках [132] 
 

 
 
Рис. 3.43. Эволюция размера кристаллитов от толщины CrN покрытий [133] 
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В работе [136] в покрытиях, полученных при потенциалах смещения 
до -800 В для DC распыления и до -250 В для RF распыления, формирова-
лась фаза β-WC с текстурой типа (100). Соотношение I(200)/I(111) достигало 
20. При больших величинах потенциала смещения в случае обоих типов 
распылений в β-WC фазе появлялась текстура типа (110). Изменение 
структуры сопровождается изменением напряженного состояния покры-
тий. Величина изгиба кремниевой подложки при нанесении WC покрытий 
микронной толщины зависит от напряжения смещения UB (рис. 3.44). 

 

 
 
Рис. 3.44. Зависимость напряжений в покрытии карбида вольфрама, получен-
ном магнетронным распылением, от потенциала смещения на подложке [136] 

 
Высокие значения напряжений, полученные в работе [136], объяс-

няются ростом числа дефектов внедрения в кристаллической решетке в 
результате бомбардировки растущего покрытия. При этом из-за высокой 
энергии бомбардирующих частиц происходит их подповерхностная им-
плантация (subplantation), что также способствует формированию сжи-
мающих напряжений в покрытиях. 

 
3.3.8. Структура конденсатов карбида вольфрама с металлической 

кобальтовой связкой 
 
Важность использования кобальта объяснялась A. Cavaleiro [77], E. 

Eser [76] и др. стремлением обеспечить увеличение адгезии образцов к 
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материалу основы и замедлить развитие трещин в покрытиях. С этой це-
лью использовалось два типа мишеней, содержащих 6 вес. % и 15 вес. % 
кобальта. 

Элементный анализ покрытий показал, что с увеличением напряже-
ния распыления UB происходит уменьшение концентрации углерода и ко-
бальта в поверхности покрытия. Концентрация аргона увеличивалась от 
0,3 до 0,5 % при DC распылении и от 0,3 до 3,5 % при RF распылении. 

Уменьшение содержания Со и С предположительно имеют разные 
причины. Если уменьшение концентрации Со объясняется его преимуще-
ственным распылением с поверхности роста (пороговая энергия распыле-
ния Со в 1,5 раза ниже, чем в W (20 эВ − Со, 30 эВ − W) [50, 99]), то 
уменьшение концентрации углерода не может быть объяснено саморас-
пылением, т. к. для соответствующих энергий распыления аргоном угле-
род имеет в несколько раз меньший коэффициент распыления, чем вольф-
рам. 

Более вероятным механизмом обеднения поверхности углеродом, по 
мнению E. Eser и др. [76], является то, что из-за малой массы и высокой 
энергии увеличивается время миграции по поверхности, необходимое для 
полной термализации атома углерода, что, в свою очередь, увеличивает 
вероятность его удаления с поверхности путем самораспыления. 

Применение мишени состава WC − 94 вес. %, Со − 6 вес. % 
(9,6 ат. %) при DC диодном распылении в атмосфере чистого 
Ar (99,9995 %) при давлении 8 ÷ 19 Па приводит к формированию кри-
сталлической фазы β-WC во всем используемом интервале температур 
подложки (300 ÷ 550 К) и напряжения смещения (-300 ÷ 0 В) [76, 77]. В 
отсутствии смещения на подложках или при использовании более высоко-
го распыляющего потенциала [76] при DC распылении формируются по-
крытия β-WC с сильной текстурой типа (111) (I111/I200 = 5). В случае RF 
распыления, основное отличие которого состоит в увеличении скорости 
осаждения, формируются покрытия с преимущественной ориентацией 
плоскостей (200) параллельно поверхности (I111/I200 = 0,8). 

Особенностью покрытий, полученных DC диодным распылением 
карбидной мишени с высоким содержанием кобальтовой связки 15 мас. % 
(23,8 ат. %) в чистом аргоне при Рg= 8 ÷ 19 Па [77], является более силь-
ное диспергирование кристаллитов в покрытии по сравнению с образца-
ми, полученными при меньшей концентрации кобальта в мишени.  

Структура таких покрытий близка к аморфной, что выявлялось на 
дифрактограммах в виде широкого «гало» с максимумом вблизи местопо-
ложения линии ( )1011  α-W2C (на подложках из кремния) или аморфной и 
кристаллической фаз, с положениями пиков от кристаллической фазы, 
близкими к табличным для поликристаллической фазы α-W2C (подложки 
из быстрорежущей стали М2 (отечественный аналог Р6М5)). 
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3.3.9. Влияние рабочего давления при распылении на структуру фор-
мируемых конденсатов 

 
Еще одним «критическим» технологическим параметром, который 

влияет на структуру и напряженное состояние ионно-плазменных покры-
тий, является давление рабочего газа. В работе [137] было отмечено, что 
при увеличении давления от 0,75 до 2,5 Па и отсутствии потенциала сме-
щения, напряжения в карбидных пленках изменялись от -3 до +1 ГПа, а 
текстура − от явно выраженной (200) к (111). 

Определяющая роль подвижности поверхностных адатомов в обра-
зовании преимущественной ориентации подтверждается результатами 
структурных исследований образцов карбида вольфрама, полученных в 
условиях сравнительно низкого вакуума 2,0 Па. Формируемые при этом 
давлении в конденсате кристаллиты имеют размер 3,3 ÷ 4,4 нм, что близко 
к кластерному структурному состоянию [138]. 

Как видно из электронно-микроскопических снимков, для конденса-
та толщиной 15 нм, полученного при jw ≈ 1,5×1015 см−2·с−1 (рис. 3.45), ха-
рактерной особенностью начальной стадии роста пленок является появле-
ние больших несплошностей, соседствующих с холмообразными нарос-
тами. 

 

 
 

Рис. 3.45. Электронно-микроскопический снимок конденсата карбида вольфра-
ма, полученного при jW = 1,5×1015 см −2·с−1 и рабочем давлении 2,0 Па 
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Причиной появления такой структуры роста, свойственной осажде-
нию частиц при низком вакууме (Рр > 1 Па) [52, 42, 44], служит низкая 
подвижность конденсируемых на поверхности пленкообразующих частиц. 
Возрастание числа молекул газа в рабочем объеме при увеличении Рр при-
водит к повышению вероятности столкновения и уменьшению средней 
энергии бомбардирующих частиц. За счет более низкой кинетической 
энергии ионов уменьшается вероятность их имплантации в приповерхно-
стные слои осаждаемого материала, а также понижается радиационно-
стимулированный разогрев поверхности и подвижность частиц. Это обу-
славливает хаотическую ориентацию растущих кристаллитов, что и выяв-
ляется при структурном исследовании пленок. 

 
Таблица 3.3 

Период решетки в ненапряженном сечении и величина макронапряжений  
β-WC конденсатов, полученных при разном давлении распыляющей атмо-

сферы 
 

Рр, Па а0, нм σ, ГПа 
0,25 0,4258 −3,8 
0,72 0,4255 −2,4 
2,01 0,4249 −0,87 

 
Как видно из табл. 3.3, в которой приведены данные периода решет-

ки и напряженного состояния β-WC конденсатов, полученных при сред-
ней плотности потока осаждаемых частиц (3,5…3,8)×1015 см−2·с−1 для трех 
давлений рабочей аргоновой атмосферы 0,25, 0,75 и 2,0 Па, увеличение Рр 
приводит к понижению периода решетки карбида, которое сопровождает-
ся уменьшением величины сжимающих напряжений. 

 
3.3.10. Влияние типа, давления распыляющего газа и плотности 
потока осаждаемых частиц на распределение неоднородности 

электронной плотности в конденсатах 
 
В табл. 3.4 приведены результаты обработки кривых малоуглового 

рентгеновского рассеяния пленками карбида вольфрама, полученными в 
атмосфере аргона и ксенона. 

Видно, что как в случае использования распыляющего газа аргона, 
так и ксенона повышение давления приводит к понижению среднего раз-
мера неоднородностей. При этом концентрация последних резко увеличи-
вается. Увеличение плотности потока сопровождается формированием 
меньших по размеру областей пониженной плотности, связанных в мате-
риале конденсата с порообразованием. 
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Таблица 3.4 
Характеристики субмикропористости покрытий карбида вольфрама,  

полученных в атмосфере аргона и ксенона 
 

Тип газа Рабочее давле-
ние, Па 

jW, 1015 
см−2·с−1 СΣ, % R, нм 

0,25 3,85 0,11 4,1 
0,25 0,67 0,29 8,4 Ar 
0,73 0,51 1,07 6,2 
0,11 4,1 0,13 5,0 
0,33 3,54 0,65 2,5 Xe 
0,90 3,7 1,2 0,5 

 
Если сравнить пористость конденсатов вольфрама и карбида вольф-

рама, то в случае карбидов, при идентичных с вольфрамом условиях по-
лучения, размер пор значительно меньший по абсолютной величине. На-
блюдаемый эффект определяется наличием высокой концентрации в оса-
ждаемом пленкообразующем потоке карбида вольфрама легких углерод-
ных атомов, приводящих к увеличению плотности зародышей, сопровож-
дающейся уменьшением среднего размера формируемых в материале кар-
бидного конденсата кристаллитов и, соответственно, пористой подсисте-
мы. 
 

3.3.11. Фазовая диаграмма метастабильного состояния 
ионно-плазменных конденсатов 

 
Особый интерес представляет вопрос − могут ли метастабильные 

фазы, которые образуются в условиях, далеких от равновесных, при осаж-
дении из ионно-плазменных потоков сами быть в равновесии. Как было 
показано в [139], метастабильные фазы находятся во внутреннем равнове-
сии, для которого свободная энергия имеет относительный минимум. Ли-
митирующим звеном перехода метастабильных фаз для металлов и двух-
элементных фаз внедрения на их основе в стабильное состояние является 
необходимость преодоления при этом энергетического барьера. 

Построение метастабильных фазовых диаграмм, рассмотренное в 
работе [140], при сверхбыстром охлаждении определяет увеличение на 
всю концентрационную область фазовой диаграммы области расслоения 
для относительно невысоких температур (менее 0,3Тпл из-за перевода при 
всех содержаниях материала в сильно неравновесное состояние) даже вне 
области несмешиваемости. 

Рассмотрим равновесную диаграмму состояния системы W−C, при-
веденную на рис. 3.46,а [141]. В соответствии с ней высокотемпературная 
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фаза β-WC устойчива при температурах выше 2820 К и существует в об-
ласти концентраций между α-W2C и α-WC. При температурах ниже 2800 
К β-WC распадается по эвтектоидной реакции с образованием фаз α-W2C 
и α-WC [142]. Максимальная растворимость углерода в вольфраме при 
эвтектической температуре 2980 К составляет ≈ 0,7 ат. % и резко умень-
шается до ~ 0,05 ат. % при понижении температуры до ≈ 2000 К, а при 
дальнейшем понижении температуры носит характер следов. 

Основываясь на полученных результатах для различного содержания 
углерода в системе W−C, можно построить обобщенную зависимость фа-
зового состава ионно-плазменных конденсатов этой системы для среднего 
значения Uр = 300 ÷ 700 В (рис. 3.46,б). Существенным отличием полу-
ченной диаграммы от равновесной является значительное расширение, как 
по концентрации, так и температуре области существования высокотем-
пературной β-WC фазы с кубической решеткой [143, 141]. 

Одной из основных причин стабилизации в конденсатах высокотем-
пературной β-WC фазы является характерная для метода ионного распы-
ления высокая скорость термализации частиц, осаждаемых из ионно-
плазменных потоков, и связанная с этим низкая поверхностная подвиж-
ность. В этом случае должна стабилизироваться структура в соответствии 
с наиболее простой схемой упаковки атомов. Для карбида вольфрама та-
кой структурой является β-WC фаза с кубической решеткой. 

 

  
а      б 

 
Рис. 3.46. Равновесная диаграмма состояния [141] (а) и характерная для конден-
сатов, полученных ионным распылением, диаграмма метастабильного фазового 
состояния (б) [143] 

 
Еще одной из причин стабилизации в конденсате β-WCх фазы с ку-

бической решеткой является характерный для распыления карбида вольф-
рама в атмосфере инертного газа недостаток по более легким углеродным 
атомам в конденсате. Причем такой недостаток с повышением плотности 
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потока осаждаемых атомов имеет тенденцию к увеличению. Имея доста-
точно большую область гомогенности, присущую фазам внедрения со 
структурой на основе ГЦК металлической подрешетки [60], β-WCх фаза 
может существовать при неизменном структурном типе в широкой облас-
ти содержания углеродных атомов х = 0,6 ÷ 1,1. Увеличение температуры 
осаждения до 900 К и выше способствует понижению содержания угле-
родных атомов в конденсате до наименьших значений стабильного суще-
ствования этого типа решетки (структурный тип NaCl) х = 0,5 ÷ 0,6. При 
более высокой температуре конденсации и меньшем содержании углерод-
ных атомов в решетке стимулируется формирование термодинамически 
равновесной для этой температуры α-W2C фазы с гексагональной плотно-
упакованной решеткой. 

При содержании углеродных атомов в конденсате менее 20 ат. % 
увеличение температуры осаждения выше 700 К приводит к формирова-
нию карбидных β-WCх выделений в матрице α-W из предвыделений на 
основе объемноцентрированной кубической решетки вольфрама. Следует 
отметить, что выделению карбидной фазы из предвыделений и формиро-
ванию при конденсации фаз с гексагональной решеткой способствует при 
относительно невысокой температуре конденсации (600 ÷ 700 К) радиаци-
онный фактор, обусловленный увеличением энергии частиц как в резуль-
тате подачи потенциала смещения, так и путем использования килоэлек-
тронвольтных энергий распыляющего потенциала [144]. Особенностью 
действия радиационного фактора является более интенсивное обеднение 
формируемых при конденсации слоев легкими атомами в результате про-
цесса вторичного распыления. 

Термический фактор как фактор перехода в термодинамически рав-
новесное состояние метастабильных фаз становится определяющим при 
температуре, превышающей 1000 ÷ 1100 К. 

 
3.3.12. Диффузионный рост вискеров при использовании 

метода магнетронного распыления 
 

Наиболее распространенными методами выращивания вискерных 
структур в настоящее время являются различные технологии химическо-
го газотранспортного осаждения, например, газофазная эпитаксия из ме-
таллоорганических соединений и молекулярно-пучковая эпитаксия. По-
скольку при магнетронном осаждении частицы поступают на поверхность 
с достаточно высокой энергией (до 10 эВ), можно ожидать, что диффузи-
онное движение адатомов будет еще более интенсивным, чем в других 
технологиях вакуумного осаждения, и механизм роста вискеров будет 
диффузионным. 
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Ростовые эксперименты работ [145−146] проводились в установке 
вакуумного напыления, оснащенной магнетроном постоянного тока. В ка-
честве мишеней в магнетроне использовались пластины GaAs. Процесс 
формирования вискеров производился по следующей схеме. После откач-
ки камеры образцы нагревались до температуры 150 °С и на их поверх-
ность осаждался слой Au толщиной примерно 1 нм. Затем производился 
напуск аргона до рабочего давления магнетрона. После напуска газа под-
жигался разряд магнетронной плазмы. Одновременно с этим образцы на-
гревались до температуры 625 °С и выдерживались в течение 1 мин в по-
ложении держателя вне потока магнетронного осаждения. Далее темпе-
ратура образца понижалась до ростовой температуры T, которая изме-
нялась в пределах 540 ÷ 630 °С, и образцы перемещались в положение над 
магнетроном. Магнетронное осаждение GaAs проводилось до эффектив-
ной толщины, изменяющейся в пределах от 100 нм до 1 мкм. 

На рис. 3.47 представлены изображения GaAs вискеров, выращен-
ных при трех различных температурах поверхности. Видно, что форми-
рующиеся вискеры имеют конусовидную форму с малым углом раствора 
(менее 10°) и преимущественным направлением роста, совпадающим с 
кристаллографической осью, перпендикулярной поверхности (111). Ог-
ранка кристаллов происходит по трем плоскостям (110), в которых лежит 
ось роста. Плотность вискеров по порядку величины равна 109 см−2. Длина 
кристаллов может варьироваться от 300 до 10 000 нм, в зависимости от 
толщины осаждения, и превосходить эффективную толщину осаждения 
более, чем в 10 раз. Характерные поперечные размеры вискеров состав-
ляют 100 ÷ 300 нм у основания и от 200 до 10 нм у вершины. Увеличение 
температуры до величины выше 600 °С уменьшает длину вискеров, как и 
в случае молекулярно-пучковой эпитаксии, что объясняется десорбцией 
Ga с поверхности подложки и с боковой поверхности вискеров. 
 

 
  а    б     в 
 
Рис. 3.47. Изображения GaAs вискеров, выращенных методом магнетронного 
распыления на поверхности GaAs(111)B−Au при фиксированных значениях 
dAu = 1 нм, H = 170 нм, V = 0,35 МС/сек и различных Т = 540 (a), 575 (б) и 
630 °С (в) [145] 
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3.4. Структура конденсатов, полученных распылением  
в реактивной среде 

 
Покрытия из некоторых карбидов, нитридов, оксидов и других соеди-

нений не могут быть напылены обычными вакуумными конденсационными 
методами. Происходит частичное или полное их разложение. Такие соедине-
ния в покрытиях получают с помощью реакций между атомами парового 
потока металла и атомами специально введенных в камеру химически ак-
тивных газов. Молекулы соединений образуются при столкновении атомов 
реагирующих элементов. Например, при столкновении атомов азота и тита-
на образуются молекулы нитрида титана, кислорода и титана − оксида ти-
тана и др. Синтез соединений в основном происходит на поверхности на-
пыления и зависит от скорости поступления атомов в зону реакции, энергии 
конденсирующихся частиц, коэффициента конденсации, температуры напы-
ляемого изделия и др. 

Количество атомов металла NMe, поступающих на поверхность на-
пыления, можно выразить через скорость конденсации, пренебрегая их рас-
сеянием газообразными молекулами [147]: 

 
NMe = NAρvK/M, (3.18) 

 
где NA − число Авогадро; ρ − плотность металла; vK − скорость конденса-
ции; М − молярная масса металла. Количество молекул газа Nг, сталки-
вающихся с поверхностью напыления, можно определить из выражения: 

 

Nг = 2.63⋅1020(МгТг)−1/2Рг,  (3.19) 
 
где Мг − молекулярная масса газа; Тг, Рг − температура и парциальное дав-
ление газа. 

Реакцию между атомами металла и газа стимулируют повышением их 
энергетического состояния и увеличением кинетической энергии. Зависи-
мость содержания в покрытии неметаллического элемента (азота, кислорода, 
углерода) выражается уравнением: 

 

Cx = j/Ze(Е0 + ZeU) − W(T)/Q,   (3.20) 
 

где j − плотность ионного тока на напыляемом изделии; Ze − средний за-
ряд конденсированных ионов; U − отрицательный потенциал на изделии; 
W(T) − потери энергии за счет теплопроводности и излучения; Q − потен-
циальный барьер реакции (Q = ∆НХ, где ∆НХ − энергия диссоциации моле-
кулы реактивного газа); Е0 − начальная энергия конденсированных ионов. 

Анализ работ, посвященных получению и исследованию пленок од-
новременно реакционным и безреакционным распылением, среди которых 
наиболее показательными являются исследования формирования пленок 
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окислов Al2O3 и ln−Sn−O [148−149], позволяет выявить следующие осо-
бенности: 

1) вариация относительного содержания газового компонента в ре-
акционно осажденной пленке осуществляется в гораздо более широких 
пределах по сравнению с распылением в инертном газе; 

2) состав и свойства таких пленок заметно более чувствительны к 
температуре подложки или последующего отжига, относительному со-
держанию реакционного газа в рабочей среде и некоторым другим техно-
логическим параметрам; 

3) реакционно осажденные пленки, как правило, более пористы и 
имеют склонность к столбчатому росту; 

4) нередко для получения стехиометрического состава таких пленок 
необходима повышенная температура подложки. При высоких скоростях 
нанесения и низких температурах обычно получаются пленки низкого 
качества. 

Более высокое давление газов в камере при реакционном конденсаци-
онном напылении по сравнению с прямым испарением или распылением ма-
териала увеличивает вероятность столкновения и диффузного рассеяния 
конденсируемых атомов и ионов. В результате покрытие осаждается и на 
«затененных» участках напыляемого изделия, например, на обратной стороне, 
этот эффект проявляется тем интенсивнее, чем выше давление в камере. От-
меченная особенность реакционного напыления позволяет получать равно-
мерные покрытия на относительно сложных поверхностях без перемещения 
небольших по габаритам изделий. 

По аналогии с разделом, посвященным нереактивному распылению, 
в начале этого раздела будут рассмотрены результаты по системе W−C. 

В случае реактивного метода для получения покрытий системы W−C 
используется распыление соответствующей металлической мишени, а в 
рабочую атмосферу добавляется 2 ÷ 30 об. % ацетилена (С2Н2), бензола 
(С6Н6) или метана (СН4). 

Модель процесса карбидообразования при реактивном распылении, 
согласно авторам [150], такова: молекулы углеродосодержащей примеси 
абсорбируются (хемосорбируются) постоянно обновляющейся поверхно-
стью растущей пленки. Высокая каталитическая активность вольфрама 
приводит к дегидрогенизации углеводородов и последующему обогаще-
нию поверхности реактивным атомарным углеродом, который при взаи-
модействии с атомами вольфрама приводит к образованию карбида. Этот 
механизм хорошо согласуется с увеличением содержания химически свя-
занного углерода при увеличении температуры подложки, так как повы-
шение температуры стимулирует как дегидрогенизацию углеводородов, 
так и образование карбида. 
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Аналогичный механизм наблюдается в процессах химического оса-
ждения из пара (CVD), когда свободный углерод получается пиролизом 
углеводорода. Однако этот процесс происходит при значительно более 
высоких температурах. 

По данным элементного анализа (Оже-спектроскопия, обратное Ре-
зерфордовское рассеяние) соотношение W и С в покрытиях существен-
ным образом зависит от температуры подложки ТS и скорости потока аце-
тилена. При низких температурах подложки 400 ÷ 500 К [74] соотношение 
W/C = 1 достигается при скоростях потока ацетилена 8 ÷ 10 см3/мин (по-
ток атомов аргона составляет 30 ÷ 40 см3/мин). При этом структура, выяв-
ляемая рентгеновским и электронно-микроскопическим методами иссле-
дования, была близкой к аморфной, что объяснялось наличием водорода в 
покрытиях. Положение максимума гало лежит в области линий (111) β-
WC и (002) α-W2C. При уменьшении скорости потока С2Н2 до 5 ÷ 6 
см3/мин соотношение С/W в покрытиях снижается до 0,7 [74] (по данным 
[151] до 0,4). При этом на фоне гало от аморфной фазы появляются пики, 
свидетельствующие о кристаллизации карбидных фаз. Наиболее сильный 
пик соответствует отражениям от плоскостей (10.1) α-W2C и (111), (311) 
β-WC фазы. Потенциал смещения -400 В [74] не приводит к существен-
ным структурным изменениям, что связывается с влиянием внедренного в 
покрытие водорода. Увеличение скорости потока С2Н выше 10 см3/мин 
приводит к формированию карбидных покрытий с графитными включе-
ниями. Причём, при потоке 15 см3/мин соотношение С/W достигает 1,5, 
что предполагает наличие в покрытиях до 20 % графитной составляющей. 
Это подтверждают данные Оже-электронного анализа, которые свиде-
тельствуют о наличии углерода в покрытии как в связанном виде, так и в 
свободной графитной форме. При увеличении скорости потока С2Н2 одно-
временно с ростом концентрации углерода в пленках, по данным [152], 
возрастает концентрация водорода. 

При скорости потока 5 ÷ 6 см3/мин повышение температуры под-
ложки до 700 ÷ 800 К вызывает увеличение активности взаимодействия W 
и С в приповерхностной области, что приводит к росту соотношения С/W 
до значений 0,79 и 0,98 при температурах, соответственно, 700 К и 800 К и 
снижению концентрации водорода в плёнках. Плёнки, полученные при 
температуре подложки 700 К, состоят из β-WC фазы со слабой текстурой 
типа (111) (соотношение интенсивности линий I(111)/I(200) = 2 при таблич-
ном значении 1,3 [153]) и увеличенным до 0,438 нм периодом решетки. 
Повышение температуры подложки до 800 К приводит к формированию 
плёнок, содержащих β-WC фазу с более сильной текстурой (соотношение 
интенсивности линий I111/I200 = 3) и периодом 0,433 нм. 
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Авторы работы [141] считают, что такое увеличение периода решет-
ки связано с действием напряжений, которые частично релаксируют с 
увеличением температуры подложки до 800 К. 

Исследование поперечных срезов плёнок, полученных при высоких 
температурах подложки (700 ÷ 800 К), свидетельствует о формировании 
столбчатой микроструктуры с регулярным расположением столбцов ши-
риной 30 нм. Формирование такой микроструктуры обуславливается 
большой скоростью роста при отсутствии электронной бомбардировки 
образцов. 

Наиболее полное исследование формирования покрытий карбида 
вольфрама магнетронным распылением в реактивной среде Ar + C2H2 
проведено в [75]. Пленки были получены распылением вольфрамовой 
мишени при суммарном  давлении  0,75  Па  и  потенциале смещения US = 
-100 В. Поток ацетилена регулировался таким образом, чтобы его объем-
ная концентрация в рабочей области изменялась от 0 до 10 %. Были опре-
делены три области концентраций С2Н2, обеспечивающие формирование 
характерных структур: при концентрации С2Н2 0 ÷ 2 % формируются 
пленки, состоящие из α-W или β-WC + α-W2C фаз; при концентрации 
С2Н2 2…3 % формируются текстурированные пленки β-WC с осью тек-
стуры [111]. Причиной формирования β-WC фазы стехиометрического со-
става является образование карбида на распыляемой мишени. При кон-
центрации С2Н2 > 3 % становится существенным вклад растворенного в 
покрытии водорода, что приводит к аморфизации структуры и формиро-
ванию β-WC нанокристаллитов, внедренных в аморфную гидрогенизиро-
ванную пленку подобно структурам, образующимся при плазменно-
стимулированном методе химического осаждения. 

Применение реактивного распыления мишени вольфрама в среде 
смеси аргона и бензола (2 ÷ 14 %), проводимого при относительно низких 
скоростях 0,1 ÷ 0,2 нм/с, рабочем напряжении 500 В без подачи потенциа-
ла смещения и при температуре подложки 500 К, показало [150], что при 
осаждении на подложку из нержавеющей стали (теплопроводность 21 
Вт⋅м−1⋅град−1) формируются пленки, состоящие из α-W2C фазы с сильно 
разупорядоченной структурой (при Тк < 430 К) или с текстурой (10.1) и 
размером зерен 5 нм и более (при Тк = 500 К). При близких режимах осаж-
дения (Тк < 500 К, потенциал смещения US ≤ -50 В) на подложку из стекла 
(теплопроводность 0,9 Вт⋅м–1⋅град−1) формируется карбид α-W2C со струк-
турой близкой к аморфной. 

В то же время подача потенциала смещения US = -50 В при Tк = 500 
К приводит к формированию покрытия, состоящего из β-WC с текстурой 
типа (111) (при этом отношение интенсивностей I(111)/I(200) = 4) и размером 
зерен не менее 4 нм. 
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Подобный эффект отмечен и при осаждении на подложку из тантала 
(теплопроводность  52  Вт⋅м−1⋅град −1).  Осаждение  при    Тк = 300 К и US = 
-50 B приводит к формированию α-W2C фазы, а повышение температуры 
подложки до 600 К вызывает формирование β-WC фазы. 

Полученные результаты объясняются следующим образом: молекула 
бензола содержит значительно большее число атомов углерода, чем аце-
тилен или метан, поэтому кроме как при высокой температуре его полный 
распад на поверхности маловероятен. Поэтому падающие атомы вольфра-
ма, скорее всего, реагируют с некоторыми типами углеводородных фраг-
ментов, которые последовательно внедряются в растущую плёнку. Этот 
избыток углерода и/или водорода приводит к аморфизации всех плёнок 
системы W−C, осажденных реактивным распылением при комнатной тем-
пературе. 

При повышенных температурах плотность покрытия поверхности 
молекулами углеводорода снижается, а каталитическая дегидрогенизация 
бензола повышается, увеличивая тем самым плотность реактивных атомов 
углерода на поверхности (при этом соотношение между свободными уг-
леродными атомами и атомами вольфрама увеличивается). Это приводит к 
формированию нанокристаллических фаз α-W2C и β-WC при температу-
рах подложки 550 ÷ 600 К. 

Влияние отрицательного смещения, вероятно, связано с дополни-
тельным нагревом подложки ионной бомбардировкой и ударным диспер-
гированием адсорбированных молекул бензола. 

Сравнение напряженного состояния конденсатов β-WC, полученных 
распылением в аргоне и в смеси Ar + CH4, проведенное в работе [154], по-
казало, что при осаждении покрытия при Тк = 325 °С и Рр = 0,33 Па в слу-
чае аргоновой атмосферы формируется практически стехиометрический 
карбид с высоким уровнем напряжений сжатия (-6,7 ГПа, подложка Si). 

В то же время при аналогичной температуре нанесения в среде 90 % 
Ar + 10 % CH4 покрытия обогащались углеродом (W/C ≈ 0,6), что привело 
к смене оси текстуры [100] на [111] (рис. 3.48) и падению напряжений 
(рис. 3.49) при одновременном значительном уменьшении размеров кри-
сталлитов. 

В многослойных системах, полученных путем чередования стехио-
метрических и обогащенных слоев, наблюдается среднее значение напря-
жений, повышающееся с увеличением толщины слоев в периоде. 

Анализ имеющихся на настоящее время результатов свидетельствует 
о том, что получение покрытий карбида вольфрама с высокими эксплуа-
тационными свойствами методом реактивного распыления возможно при 
преодолении двух существенных недостатков: 1) наличия в получаемых 
покрытиях водородных атомов или фрагментов углеводородов, которые 
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приводят к охрупчиванию покрытий и потере ими механических свойств 
(особенно высокая концентрация водорода в покрытиях возникает при 
плотности потока углеводородов, превышающей 10 см3/мин); 2) разогрева 
подложки до относительно высокой температуры (> 600 К), обусловлен-
ного необходимостью эффективного протекания карбидизации на поверх-
ности, что влечет за собой потерю механических свойств материала осно-
вы. 

 

 
 
Рис. 3.48. XRD-дифракционные спектры монослойного карбида вольфрама 
толщиной 200 нм с соотношением W/C ≈ 1 (a) и W/C ≈ 0,6 (б) 

 

 
 
Рис. 3.49. Сжимающие напряжения в покрытиях карбида вольфрама, получен-
ных в атмосфере аргона (1), Ar + CH4 (2) и в многослойных структурах с чере-
дованием стехиометрических и обогащенных слоев (3) 
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При получении нитридных покрытий реактивным распылением учи-
тывается, что молекула азота при соударении с поверхностью роста час-
тично расходует энергию на диссоциацию (для азота Едис ~ 9,8 эВ) и на пере-
дачу продуктам диссоциации ее остатка. Если величина Е < Еакт (Еакт − 
энергии активации реакции Ме−N, которая зависит от химической актив-
ности металла), то вероятность связывания атома азота мала и он через 
определенное время будет десорбирован налетевшим ионом. При уве-
личении Е повышается вероятность связывания азота в соединение, одна-
ко при значениях Е > Еакт + Есвязи возрастает вероятность процесса отражения 
атома азота от поверхности конденсации. 

В работе [155] сравнивались закономерности формирования состава 
пленок, получаемых магнетронным распылением многокомпонентных 
мишеней в среде инертного газа (Ar) и реактивным распылением в среде 
смешанного газа (Ar+N2). В качестве мишени использовался сплав W − 
30 ат. % Ti. Температура подложки через 1 ÷ 2 минуты после начала про-
цесса устанавливалась ~ 500 К, средняя скорость роста пленки составляла 
3 нм/c. Напряжение на мишени с изменением давления газа в пределах PAr 

= 0,1 ÷ 25 Па менялось от -410 до -250 B, плавающий потенциал на под-
ложке, соответственно, от -26 до -12 В. 

Из графиков на рис. 3.50, видно, что при распылении в среде инерт-
ного газа концентрация Ti в конденсате убывает с ростом напряжения на 
подложке. 

 

 
 
Рис. 3.50. Зависимость относительного содержания титана Ti/W в пленке от на-
пряжения на подложке для РAr = 0,1 и 5 Па 

 
Состав пленки, осажденной при минимальном давлении аргона, 

имел максимальное отклонение от состава мишени (Ti/W = 0,18 против 
Ti/W = 0,43). В случае давления 0,1 Па величина напряжения соответство-
вала энергии ионов, поскольку длина свободного пробега ионов больше, 



 172

чем дебаевская длина экранирования, а потенциал плазмы близок к нулю 
[155]. Так как потери титана как более легкого элемента за счет рассеяния 
на атомах газа при РAr = 0,05 Па незначительны, то наиболее вероятной 
причиной отклонения от состава мишени являются процессы, связанные с 
непосредственным формированием конденсата на поверхности роста. 
Снижение тока разряда в три раза вызвало троекратное снижение скоро-
сти роста пленки, тогда как состав пленки не менялся. Это еще один факт 
в пользу того, что главной причиной обеднения пленки титаном в этих ус-
ловиях является преимущественное распыление титана с поверхности 
конденсации атомами аргона, отраженными от мишени. По данным рабо-
ты [155] средняя энергия этих атомов составляла 80 ÷ 100 эВ. 

Снизить влияние бомбардировки на состав пленки можно, увеличив 
давление рабочего газа. При этом частицы будут терять свою энергию 
(термализоваться) за счет столкновения с атомами газа. Так, при РAr = 25 
Па наблюдалось совпадение составов пленки и распыляемой мишени. 

Из данных работы [156] следует, что коэффициент распыления ма-
териала увеличивается более, чем в два раза, при снижении энергии связи 
между атомами его компонентов от 8 до 1 эВ, а энергия связи мигрирую-
щего по поверхности адатома существенно ниже энергии атома, встроен-
ного в пленку. Все эти данные указывают, что обеднение пленки W−Ti 
атомами титана обусловлено распылением адатомов титана до их встраи-
вания в пленку. 

При распылении этой же мишени в среде Ar + 16 % N2 показано, что 
относительное содержание атомов титана для схожих энергий в случае 
образования (W, Ti)N фазы существенно выше, чем при распылении в 
чистом аргоне и образовании (W, Ti) твердого раствора (рис. 3.51, 3.52). 

 

 
 
Рис. 3.51. Зависимость состава пленок (W, Ti)N от напряжения на подложке 
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Pиc. 3.52. Зависимость доли титана в пленках от напряжения на подложке 
 

При рассмотрении механизма формирования состава конденсата 
(W, Ti)N в области концентрации азота в пленке до 20 ат. % показано, что 
появление на поверхности роста молекул нитридов TiN и WN существен-
но сказывается на составе: содержание титана в них возросло более, чем в 
два раза, по сравнению с пленками (W−Ti), осажденными распылением в 
чистом аргоне. Это определяется увеличением общего количества титана, 
поступающего на подложку как в виде атомов, так и в виде молекул TiN, а 
также происходит в результате того, что распыление молекул TiN с по-
верхности роста отраженными от мишени атомами аргона существенно 
меньшее, чем распыление адатомов титана. 

Изменения в составе пленок и снижение скорости их роста в области 
концентраций азота выше 20 % коррелирует с изменением количественно-
го и качественного составов пленкообразующих частиц. Доминирующую 
роль в формировании нитридной составляющей пленки начинает играть 
реакция Me + N = MeN на поверхности роста, поскольку количество ато-
марного азота на поверхности роста существенно возрастает и повышение 
его концентрации в пленках обусловлено синтезом нитридной фазы из 
атомов металла и азота на поверхности роста. 

Об обогащении растущей поверхности атомами металла, имеющего 
большую теплоту образования фаз с газовыми атомами реактивной атмо-
сферы, свидетельствуют результаты работы [157]. Видно (рис. 3.53,а,б), 
что вне зависимости от типа реактивного распыляющего газа с увеличе-
нием удельного содержания реактивного газа в распыляющей атмосфере 
происходит обогащение растущей поверхности атомами титана. Это мож-
но связать со значительно более высокой теплотой образования карбида и 
нитрида титана в сравнении с соответствующими карбидами и нитридами 
вольфрама. 
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Подобное поведение можно считать еще одним доказательством то-
го, что наиболее интенсивное образование фаз внедрения происходит 
вблизи поверхности роста и, соответственно, более устойчивые соедине-
ния с титаном распыляются в значительно меньшей степени, приводя к 
уменьшению соотношения W/Ti. Следует отметить, что без образования 
устойчивых фаз внедрения при бомбардировке растущей поверхности в 
результате селективного распыления ожидалось увеличение такого соот-
ношения. 

 

  
 
Рис. 3.53. Изменение соотношения металлических составляющих конденсатов 
(W/Ti) в зависимости от соотношения реактивного и инертного газа в распы-
ляющей атмосфере для мишеней разного состава 

 
Интересная закономерность была обнаружена в работе [158] для 

конденсатов нитрида вольфрама при исследовании структурного состоя-
ния методом рентгеновской дифрактометрии. Кристаллическое состояние 
металлического вольфрама сохранялось до 15 ат. % азота, выше которого 
в интервале 15 ÷ 35 ат. % формировался рентгеноаморфный материал 
(рис. 3.54). Выше 35 ат. % азота появлялись рентгендифракционные пики, 
характерные для нанокристаллического нитрида вольфрама, и в дальней-
шем с увеличением состава вплоть до стехиометрического происходил 
рост совершенства структуры в виде увеличения размеров формируемых 
кристаллитов. 

Сравнение дифракционных данных с результатами изучения макро-
напряженного состояния показало, что при переходе в аморфное состоя-
ние в области промежуточного состава, в которой формируется рентге-
ноаморфное состояние, происходит сброс макронапряжений в конденсате 
(рис. 3.55). Таким образом, при промежуточных составах, которые, с од-
ной стороны, значительно превосходят предел растворимости в металле, а 
с другой, меньше нижней концентрационной границы фазы внедрения на 
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его основе, происходит формирование аморфноподобного структурного 
состояния, сопровождающееся сбросом макронапряжений. 

 

 
Рис. 3.54. Рентгендифракционные спектры при θ-2θ сканировании 150 нм 
пленок WNx с разным содержанием азота [158] 

 

 
 

Рис. 3.55. Зависимость величины напряжений сжатия в 150 нм пленке WNx от 
содержания азота [158] 

 
Изменение структуры конденсата нитрида титана при изменении 

энергии ионов было детально проанализировано в работах [159 − 160]. 
В процессе роста пленки (показанной на рис. 3.56) энергия ионов 

изменялась ступенями по 40 эВ. Микроструктура слоев, полученных при 
энергии менее 80 эВ, представляет собой колонки с открытыми граница-
ми. Когда энергия ионов превышает 120 эВ, пустоты вдоль границ коло-
нок исчезают и пленка становится полностью сплошной. Это, однако, со-
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провождается введением внутренних повреждений от точечных дефектов 
решетки и скоплений дислокаций (проявляющихся на рис. 3.56 в виде бо-
лее темного контраста в субслое для 120 эВ), концентрация которых воз-
растает при больших напряжениях (см. еще более темный контраст в суб-
слое при 160 эВ). 

 
 

Рис. 3.56. «Cross-section» ПЭМ микрофотография 3,5 мкм TiN конденсата при 
реактивном магнетронном распылении для разных энергий ионной составляю-
щей [159] 

 
Когда энергия возрастает выше 160 ÷ 200 эВ, плотность дефектов 

становится настолько большой, что позволяет нарушить локальный эпи-
таксиальный рост на отдельных колонках и приводит к новому зарожде-
нию, тем самым уменьшая средний размер зерен. 

 
3.5. Влияние местоположения образца в межэлектродном пространст-

ве на структурное состояние 
 

Важным фактором, влияющим на структурное состояние и свойства 
ионно-плазменных конденсатов, является местоположение подложки от-
носительно катода. Кристаллографическое ориентирование зерен в 
пленках, выращенных на поликристаллических материалах, не зависит от 
ориентирования зерен поликристаллической подложки. Таким образом, уда-
ется вырастить пленки, близкие по строению к монокристаллическим, на по-
ликристаллических подложках. Однако при выращивании пленок на поли-
кристаллических подложках при одинаковом типе текстуры степень кри-
сталличности и строение кристаллической фазы пленки над каждым зер-
ном будет отличаться [161]. 

Кристаллографическое ориентирование кристаллической фазы 
пленок в широком диапазоне параметров магнетронного распыления в 
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хорошем и среднем вакууме в значительной степени определяется на-
правлением потока пленкообразующих частиц. По этой причине плен-
ки имеют внутреннее волокнистое строение. 

В качестве базового материала для анализа влияния местоположения 
образца при магнетронном распылении на структурное состояние конден-
сата используем нитрид алюминия. Как показали результаты работы [162], 
магнетронное распыление позволяет выращивать упорядоченные, близкие 
по строению к монокристаллическим пленки AlN на подложках кристал-
лических и аморфных материалов при низкой (100 ÷ 300 °С) температуре. 
При магнетронном распылении ось текстуры <0001> пленки AlN совпада-
ет с ориентированием волокон, формируемых при росте волокнистой 
структуры конденсата при рабочем давлении 0,1 ÷ 0,7 Па (40 % Ar + 60 % 
N2) (рис. 3.57). Управляя направлением потока пленкообразующих час-
тиц, можно в некоторых пределах (до 45°) произвольно кристаллогра-
фически ориентировать кристаллическую фазу покрытия относительно 
нормали к подложке [163]. 

 

 
 
Рис. 3.57. Строение покрытия AlN, имеющего наклон оси текстуры к рабочей 
поверхности подложки на угол γ 

 
Из рис. 3.58 видно, что скорость роста (V) и строение пленок AlN 

(разориентация зерен (ξ); наклон оси текстуры (γ); размер областей коге-
рентного рассеяния (L); параметр решетки по оси «z» (с)) существенно за-
висят от направления потока пленкообразующих частиц. Угол падения час-
тиц на подложку определяется положением подложки относительно мише-
ни (рис. 3.58, где L − расстояние от проекции центра мишени на подлож-
кодержатель до анализируемого участка пленки). Таким образом, возмож-
ность получения текстурированных по <0001> пленок AlN с характерным 
волокнистым строением не зависит от структурных «запретов», обычных 
для эпитаксиальных пленок. Так текстура <0001> может быть получена в 
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большом угловом интервале наклона подложки к поверхности мишени (рис. 
3.59). 

 
 
Рис. 3.58. Изменение скорости роста (V), размера кристаллитов (L), наклона оси 
текстуры относительно нормали к плоскости подложки (γ), разориентации зе-
рен относительно оси текстуры (ξ) и параметра решетки вдоль оси «z» (с) в за-
висимости от положения анализируемого участка пленки относительно распыляе-
мой мишени на планарном магнетроне 
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Ограничения по ориентированию оси текстуры наклоном подложки 
связаны с зависимостью локальной направленности потока пленкообра-
зующих частиц у поверхности подложки от конструкции подложкодер-
жателя, а также величины и знака электрического смещения, подаваемого на 
подложкодержатель. 

Следует также отметить, что удаление от центра магнетрона, когда 
поток пленкообразующих частиц попадает на растущую поверхность под 
косым углом, приводит к диспергированию кристаллитов, а также к на-
клону оси текстуры и увеличению степени разориентации зерен. Сравне-
ние структурных результатов, полученных для разного положения образца 
по отношению к оси магнетрона (расстояние «мишень-подложка» 60 мм) 
показывает (рис. 3.58, 3.59), что наклон оси текстуры изменяется от ме-
стоположения в значительно большем угловом диапазоне в сравнении с 
влиянием угла наклона подложки (tg β ≈ 2tg γ). 
 

 
 
Рис. 3.59. Схема размещения подложек (а) и влияние угла наклона подложки из 
плавленого кварца к поверхности мишени на скорость роста V (б), разориен-
тацию зерен относительно оси текстуры ξ и наклон оси текстуры γ (в) пленок 
AlN 

 
Также необходимо отметить значительное уменьшение периода в 

направлении [00.1] решетки при удалении от центра магнетрона, что ха-
рактерно для обеднения таких материалов по элементу внедрения, в дан-
ном случае, по атомам азота. 

 
3.6. Закономерности формирования фазово-структурного состояния 

конденсатов квазибинарных систем 
 
Кроме основных параметров, которые могут использоваться, что-

бы контролировать структуру конденсата, таких как температура подлож-
ки, энергия, доставленная растущему покрытию бомбардирующими иона-
ми и быстрыми нейтралями, и количество и тип составляющих конденсат 
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элементов, также могут играть существенную роль в формировании на-
нокристаллических покрытий следующие факторы:  

1) взаимная смешиваемость (полная, частичная или несмешивае-
мость), составляющих конденсат элементов; 

2) способность элементов формировать твердые растворы или ин-
терметаллические соединения в равновесных условиях; 

3) энтальпия формирования сплава (отрицательная или положитель-
ная). 

Как следует из результатов работ, выполненных в последнее десяти-
летие, наиболее высокие функциональные, и, прежде всего, механические 
свойства можно ожидать от конденсатов, состоящих из нескольких фаз. 
Такого состояния можно добиться либо путем осаждения многослойных 
систем, либо естественным разделением фаз в процессе осаждения. Для 
последнего случая покрытия должны состоять из материалов, имеющих 
ограниченную растворимость. К таким системам относятся карбиды, нит-
риды, бориды и силициды, основанные на переходных металлах 4-й груп-
пы обычно с простой кристаллической решеткой, и системы на основе пе-
реходных металлов 6-й группы, образующие более сложные типы кри-
сталлического строения. 

Наиболее простыми системами для такого типа материалов являются 
квазибинарные системы, которые, в сущности, являются тройными соеди-
нениями. Среди фаз внедрения карбиды переходных металлов, в боль-
шинстве случаев, обладают наиболее высокой энергией связи и, соответ-
ственно, наиболее высокой теплотой образования. Это, однако, не приво-
дит к формированию кристаллических фаз для любых систем карбидов 
переходных металлов. 

Эксперименты по рентгеноструктурному анализу показывают [164], 
что есть три группы пленок тройных карбидных систем: 

1) пленки, характеризующиеся относительно узкими дифракцион-
ными пиками (с шириной на полувысоте (FWHM) < 1 градуса); 

2) пленки, состоящие из очень мелких (нанокристаллических) зерен, 
характеризующихся очень широкими отражениями низкой интенсивности 
(FWHM > 1 градуса), или рентгеновски аморфная структура, характери-
зующаяся «галообразными» кривыми отражениями рентгеновского излуче-
ния; 

3) пленки, совмещающие оба этих компонента. 
На рис. 3.60 приведены схематические кривые рентгендифракцион-

ных спектров, вид электронно-микроскопических снимков и микроди-
фракции для разных групп структурных состояний, а также содержание 
элементов, приводящее к формированию в пленках кристаллического 
структурного типа NaCl системы W−Me−C [164]. 
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Рис. 3.60. Схема характерных рентгеновских спектров, вид электронно-
микроскопических снимков и микродифракции для разных групп структурных 
состояний (а) и содержание элементов, приводящее к формированию в пленках 
кристаллического структурного типа NaCl системы W−Me−C (Ме − Ti, Cr, Fe, 
Co, Ni, Pd, Au) аморфноподобного − А, переходного − Т и кристаллическо-
го − С структурного состояния (б) [164] 
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Видно, что далеко не все комбинации различных элементов приводят 
к формированию ионно-плазменных покрытий карбидов с нанокристал-
лической структурой. Поэтому для понимания общих закономерностей 
формирования структурно-фазового состояния и свойств ионно-
плазменных конденсатов фаз внедрения необходимо изучение влияния со-
стояния материала, в котором помимо соединений сильных карбидообра-
зующих элементов присутствуют соединения менее устойчивые к термо-
временному и радиационному воздействиям. 

Среди карбидов переходных металлов карбид вольфрама имеет наи-
меньшую теплоту образования, а потому терморадиационное воздействие 
должно сказывается на нем наиболее заметным образом, в то время, как, 
например, карбид титана, имеет высокую теплоту образования, а потому 
является одним из самых терморадиационно стабильных карбидов [64]. 
Поэтому использование WC−TiC квазибинарного сечения тройной 
W−Ti−C системы позволяет изучить тонкие эффекты формирования ме-
тастабильных фаз и концентрационного (элементного) упорядочения. 

При магнетронном распылении квазибинарных WC−TiC мишеней в 
атмосфере аргона, для Тк ≤ 750 К, соотношение Ti/W металлических ато-
мов в покрытиях остается практически неизменным и близким к составу 
мишени (рис. 3.61). При более высокой температуре конденсации отно-
шение более легких титановых атомов к более тяжелым вольфрамовым 
атомам в конденсате уменьшается [165]. 

 

 
 
Рис. 3.61. Зависимость элементного состава от температуры осаждения для 
ионно-плазменных конденсатов, полученных распылением 3-х мишеней с раз-
ными составами (стрелками слева указано соотношение Ti/W металлических 
атомов в мишени) 

 
Характерной чертой структурного состояния конденсатов, получен-

ных как при относительно низкой Тк ≈ 300 К, так и при сравнительно 
большой Тк, достигающей 1000 К в широком интервале исследуемых со-
ставов (рис. 3.61), является формирование однофазного твердого раствора 
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(W,Ti)C [165, 166] в нанокристаллическом структурном состоянии [167]. 
Причем, при сравнительно низкой температуре конденсации (350 ÷ 500 К) 
происходит формирование практически однотипного структурного со-
стояния на различных подложках (рис. 3.62). 

При более высокой температуре осаждения, начиная с 550 К, на 
гладких шлифованных подложках из никеля и полированных подложках 
из ситалла и кремния наблюдалось формирование преимущественно ори-
ентированных кристаллитов с осью [100], перпендикулярной плоскости 
роста. Степень совершенства текстуры [100] изменяется немонотонно 
(рис. 3.63). При температуре осаждения 870 ÷ 970 К наблюдается резкое 
уменьшение полуширины дифракционных линий при ψ-сканировании, 
что свидетельствует об уменьшении угловой разориентировки кристалли-
тов относительно оси текстуры [100] (повышение степени совершенства 
текстуры). С увеличением толщины покрытия совершенство текстуры по-
вышается. 
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Рис. 3.62. Участки дифракционных спектров конденсатов, полученных распы-
лением мишени состава 15 мол. % TiC − 85 мол. % WC. Температура осажде-
ния 350 К, подложки: 1 − алюминиевая фольга; 2 − бериллий; 3 − полирован-
ный монокристаллический кремний 

 
На рис. 3.63 приведены данные для конденсатов толщиной ≈ 1 мкм и 

для сравнения результаты для конденсата толщиной 0,5 мкм.  
При Тк более 1100 К в конденсатах состава 3 на рис. 3.61 и более 

1170 К в конденсатах состава 2 на рис. 3.61 нарушается однофазность 
конденсируемого материала и пик, соответствующий (W, Ti)C-твердому 
раствору, распадается на два субпика, соответствующих WC и TiC состав-
ляющим (рис. 3.64,б,в), в то время, как при относительно высоком содер-
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жании атомов титана в конденсатах состава 1 на рис. 3.61 однофазность 
твердого раствора сохраняется до наивысшей из исследуемых температур 
осаждения 1220 К (рис. 3.64,а). 

 

 
 
Рис. 3.63. Изменение степени совершенства текстуры [100] в пленках толщиной 
1 мкм, осажденных на кремниевую подложку при распылении мишени состава 
15 мол. % TiC − 85 мол. % WC 

 
Интересно отметить, что при распылении мишеней с меньшим со-

держанием атомов титана (15 мол. % TiC − 85 мол. % WC) происходит не 
только распад твердого раствора на монокарбиды, но и формирование 
кристаллитов фазы на основе вольфрама с меньшим содержанием углеро-
да (W2C фаз с ГПУ решеткой) и кристаллитов α-W фазы (рис. 3.64,в). 

В равновесных условиях подобная реакция формирования низшего 
карбида вольфрама (W2C) и его распад на практически чистый α-W и мо-
нокарбид вольфрама (WC) происходит при недостатке по углероду при 
температуре 1525 К [64], которая значительно превосходит используемую 
при конденсации. 

Известно, что формирование низших по углероду фаз по сравнению 
с исходным монокарбидом осуществляется путем упорядочения ваканси-
онной подсистемы в углеродной подрешетке [64, 168, 169] при появлении 
недостатка в ней углеродных атомов. Как видно из рис. 3.63 и 3.64, такой 
процесс наиболее интенсивно протекает в текстурированных конденсатах 
с осью [100], осажденных на гладкую поверхность, например из кремния, 
на которой угол рассеяния при столкновении осаждаемых атомов с по-
верхностью достаточно мал. Таким образом, планарность осаждаемого 
покрытия и высокая подвижность углеродных атомов при температуре 
конденсации выше 970 К приводит к их интенсивному реиспарению и 
уходу из области осаждения конденсата. Наиболее выражено этот процесс 
происходит в обогащенных атомами вольфрама областях, в которых обед-
нение по углероду имеет место вплоть до образования кристаллитов, 
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сильная металлическая связь которых стимулирует формирование свойст-
венной для чистого вольфрама кубической ОЦК решетки. 
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Рис. 3.64. Участки дифракционных спектров конденсатов, полученных распы-
лением мишеней составов: а − 31 мол. % TiC − 69 мол. % WC (Тк, К: 500 (1), 
830 (2), 1120 (3), 1170 (4), 1220 (5)); б − 15 мол. % TiC − 85 мол. % WC (Тк, К: 
350 (1), 970 (2), 1020 (3), 1120 (4)); в − 15 мол. % TiC − 85 мол. % WC 
(Тк = 1120 К) 
 

Тот факт, что в результате распада твердых растворов (Ti, W)C с не-
достатком по углероду формируются кристаллиты монокарбида титана, а 
помимо монокарбида вольфрама образуется еще и низший по углероду 
карбид вольфрама и вольфрам, согласуется с большей прочностью связей 
Ti−C по сравнению с W−C. Это предположение находится в хорошем со-
гласии с диаграммой состояния системы Ti−W−C: твердый раствор 
(Ti, W)C, не насыщенный по углероду, распадается на две фазы − W и 
(Ti, W)C, а не на два простых карбида [170]. 

Действительно, вследствие высокого вклада d(W−W)-металличеc-
кой связи, связь W−C значительно слабее связи Ti−C [171, 172], что и яв-
ляется причиной преимущественного обезуглероживания и формирования 
обогащенных атомами вольфрама областей. В этом случае, в соответствии 
с реакцией WC + O2 → W + CO2, выигрыш свободной энергии составляет 
∆H900K = -435 кДж/моль [69]. Образующийся в результате этой реакции 
легколетучий CO2 удаляется из области осаждения при непрерывной ва-
куумной откачке. В качестве основных причин, приводящих к формиро-
ванию низших карбидов и распаду (W, Ti)C-твердого раствора на WC и 
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TiC составляющие, помимо высокой подвижности атомов, стимулирован-
ной наличием вакансионной подсистемы в решетке, может выступать и 
развитие конденсационных напряжений [173]. 

При рассмотрении влияния конденсационных напряжений следует 
отметить, что в ряде случаев при низкой температуре подложки (350 К) 
наблюдается частичный отрыв конденсата непосредственно в процессе 
осаждения, причем граница отрыва имеет в основном волнообразный пе-
риодический вид, как показано на рис. 3.65. 

 

 
 
Рис. 3.65. Снимок поверхности пленки после конденсации при Тк = 350 К 

 
Результирующие значения величины макродеформации критической 

решетки зерен покрытия для разных составов и температуры конденсации 
приведены на рис. 3.66. 

 

 
 

Рис. 3.66. Зависимость величины макродеформации от температуры осаждения 
на кремниевую подложку для конденсатов, полученных распылением мишеней 
составов: 1 − 31 мол. % TiC − 69 мол. % WC; 2 − 21 мол. % TiC − 79 мол. % WC 
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Видно, что при низкой температуре осаждения и относительно вы-
соком содержании TiC составляющей в конденсатах развивается и остает-
ся не релаксированной высокая упругая макродеформация сжатия 
(рис. 3.66, кривые 1, 2). 

В то же время при высокой температуре конденсации величина мак-
родеформации относительно низка и не превышает -0,3 %. 

Учет влияния макродеформации позволяет из «a-sin2ψ»-графика оп-
ределить период решетки в ненапряженном сечении. В этом случае значе-
ние периода связано только со структурным состоянием самой решетки. 

В табл. 3.5 помимо периодов решетки, полученных из эксперимен-
тальных результатов для ненапряженного сечения, даны значения приве-
денных периодов, которые учитывают изменения элементного состава в 
металлической подрешетке (соотношение Ti/W (рис. 3.61)) при высокой 
температуре осаждения по сравнению с наименьшей (350 ÷ 500 К) [165]. 
Расчет приведенного периода (апр) производился, исходя из правила Ве-
гарда для растворов замещения. Величина приведенного периода (апр) по-
лучалась пересчетом исходного экспериментального значения периода аисх 
по формуле: апр = аисх + ∆СTi·Kа, где ∆СTi − разность концентрации атомов 
титана (выраженная в атомных %) в конденсатах, полученных при низкой 
(350 ÷ 500 К) и высокой (более 750 К) температурах осаждения. 

 
Таблица 3.5 

Составы конденсатов, рассчитанные по изменению периода решетки в не-
напряженном сечении 

 
Мишень Тк, К аисх, нм апр, нм апр(Тc)/апр(Т350/500К) Х** 

500 0,42972 0,4297 − − 
830 0,4292 0,4293 0,9989 0,95 
1030 0,42844 0,4287 0,9976 0,88 

31 мол. % TiC – 
69 мол. % WC 

1120 0,42702 0,4274 0,9947 0,79 
350 0,42814 0,4281 − − 
830 0,4272 0,4273 0,9980 0,90 
970 0,42523 0,4257 0,9944 0,78 

21 мол. % ТiC − 
79 мол. % WC 

1120 0,42384 0,4245 0,9915 0,73 
350 0,42774 0,4277 − − 
770 0,42675 0,4269 0,9980 0,90 
970 0,42501 0,42530 0,9943 0,77 

15 мол. % ТiC − 
85 мол. % WC 

1120 0,42303* 0,42405 0,9913 0,725
 

* − определено для фазы WC при полном фазовом разделении (W, Ti)C-
твердого раствора на WC и TiC составляющие; 
** − коэффициент x в формуле (W, Ti)Cx, полученный сопоставлением зна-
чения периода и данных работы [64] 
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Величина коэффициента Ка, определяемая увеличением периода ре-
шетки при замещении 1 % атомов W на атомы Ti в карбиде, составляет 
6,3×10−5 нм (аTiC = 0,4330 нм, аβ-WC = 0,4267 нм [64]). Таким образом, срав-
нивая значения пересчитанных периодов, полученных при высокой тем-
пературе конденсации (апр(Тк)), со значением периода при низкой темпе-
ратуре (апр(Т350/500 К)), и используя данные работы [64], можно оценить из-
менение концентрации углеродных атомов в карбиде. 

Как видно из табл. 3.5, при температуре конденсации ниже 
770 ÷ 800 К состав по углеродным атомам остается близким к стехиомет-
рическому, то есть х ≈ 1. При температуре 970 К, а в особенности в интер-
вале температур 1070 ÷ 1120 К, наблюдается значительное уменьшение 
величины х до критического значения 0,74. Критическим оно является по-
тому, что в конденсатах, значение х в которых ниже этой величины, на-
блюдается распад твердого раствора, сопровождающийся формированием 
многофазного материала с резкой межзеренной границей. 

Как составляющие (β-WC, α-TiC), так и твердый раствор на основе 
рассмотренной выше WC−TiC системы относятся к структурам с кубиче-
ской кристаллической решеткой и изолированным расположением атомов 
внедрения в октаэдрических междоузлиях металлической подрешетки. В 
отличие от карбидов, в диборидах расстояние между атомами бора близко 
к ковалентному расстоянию В−В, равному 0,178 нм [174] и, следователь-
но, помимо взаимодействия «металл-неметалл» и «металл-металл», кото-
рые определяют структурное состояние в монокарбиде, в дибориде значи-
тельную роль приобретает связь между неметаллическими атомами, что и 
порождает более сложные структурные образования в сравнении с карби-
дами. 

Как показали результаты работ [175−179], покрытия, полученные 
магнетронным распылением мишени квазибинарной системы TiB2−W2B5 с 
содержанием диборида титана более 20 мол. %, являются однофазными 
(твердый раствор (Ti, W)B2 с гексагональной кристаллической решеткой и 
такого же, что и TiB2 фаза, структурного типа). В твердом растворе 
(Ti, W)B2 происходит замещение атомов титана атомами вольфрама в ме-
таллической подрешетке при неизменном составе слоев из атомов бора.  

При сравнительно малом содержании диборида титана в распыляе-
мой мишени (менее 20 мол. %) в покрытиях в качестве второй фазы при-
сутствует моноборид β-(W, Ti)B с орторомбической решеткой. Кристал-
лическая решетка моноборида β-(W, Ti)B, как и (Ti, W)B2 фазы, представ-
ляет собой чередующиеся вдоль оси с слои из атомов металла (Ме) и ато-
мов бора (B): MeBMeMeBMe… для β-(W, Ti)B в сравнении с MeBMeB… 
для (Ti, W)B2 [178]. 

Отличительной особенностью ионно-плазменных конденсатов МеВ2 
(Ме − переходной металл) концентрационного диборидного сечения сис-
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темы W−Ti−B является значительное расширение области существования 
(Ti, W)B2 твердого раствора на основе кристаллической решетки TiB2 
(пространственная группа P6/mmm, гексагональная решетка с соотношением 
периодов решетки c/a ≈ 1,07 [95]), что характерно для предплавильного со-
стояния в случае равновесных условий получения материала. При этом ли-
нейное изменение а и с периодов TiB2 решетки с увеличением содержания 
WB2 в твердом растворе, характерное для интервала от нуля до предель-
ной растворимости при равновесных условиях для микрокристаллическо-
го состояния (62 мол. % WB2) [180], в ионно-плазменных нанокристалли-
ческих конденсатах [178] при большем растворении соединения WB2 при-
обретает немонотонный характер (рис. 3.67). 

Для понимания причин такого изменения периодов решетки твердо-
го раствора в конденсатах необходимо рассмотреть структурные особен-
ности, свойственные концентрационным интервалам: 1 − от 0 до 
62 мол. % WB2 в (Ti, W)B2 твердом растворе, в котором наблюдается мо-
нотонное изменение периодов решетки; 2 − от 62 до 85 мол. % WB2 и 3 − 
более 85 мол. % WB2 в (Ti, W)B2 твердом растворе, в которых наблюдает-
ся разная по типу немонотонность изменения периодов. 

 
 
Рис. 3.67. Зависимость изменения периодов решетки с (кривые 1, 2) и а (кривые 
3, 4) (Ti, W)B2 твердого раствора от содержания WB2 составляющей в массив-
ном макрокристаллическом материале, полученном горячим прессованием 
(кривые 1, 3), и в нанокристаллическом ионно-плазменном покрытии (кривые 2, 
4, Тк ≈ 970 К) [178] 

При rB = 0.875 А 
на 1 ат. % бора в таких 
 междоузлиях 
∆a =0.0107A;  
∆c =0.00277A 
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Отметим, что появление перегиба в области составов с содержанием 
12 ÷ 15 ат. % второго элемента в металлическом твердом растворе или, 
что для квазибинарной системы близко к 12 ÷ 15 мол. % соответствующей 
второй фазы внедрения, определено как порог перколяции для размера 
кристаллитов 7 ÷ 8 нм [181]. 

Из проведенного методом рентгенфлуоресцентной спектроскопии 
элементного анализа мишени состава первого концентрационного интер-
вала [182], а также конденсатов, полученных при распылении этой мише-
ни и разной температуре подложки при конденсации [183], видно, что со-
став мишени по металлическим атомам близок к расчетному и при низкой 
температуре конденсации достаточно хорошо переносится на состав кон-
денсата (табл. 3.6). 

Таблица 3.6 
Соотношение металлических атомов в распыляемой мишени и 
в конденсатах в зависимости от температуры конденсации 

 

Образец W,  
мас. % Ti, мас. % W, ат. % Ti, ат. % W/Ti  

(ат. %) 
Мишень 76,6 23,4 46 54 0,85 

Конденсат, 
Тк = 570 К 76,9 23,1 47 53 0,89 

Конденсат, 
Тк = 870 К 77,4 22,6 48 52 0,92 

Конденсат, 
Тк = 1070 К 78,4 21,6 49 51 0,96 

Конденсат, 
Тк = 1120 К 78,9 21,1 50 50 1,0 

Конденсат, 
Тк = 1220 К 79,1 20,9 50 50 1,0 

 
При Тк > 870 К соотношение атомов в металлической подрешетке 

конденсата изменяется в сторону увеличения содержания более тяжелой 
составляющей − вольфрамовых атомов. Такое изменение можно связать с 
физическими процессами в области осаждения и, в частности, с процессом 
вторичного распыления осаждаемых на подложку металлических частиц 
отраженными от мишени высокоэнергетическими атомами рабочей атмо-
сферы (Ar). В этом случае должно наблюдаться преимущественное рас-
пыление частиц, имеющих более близкую массу, к массе распыляющих 
аргоновых атомов, что отвечает случаю преимущественного распыления 
атомов титана. Для составов в первом концентрационном интервале уве-
личение Тк сопровождается изменением интенсивности дифракционных 
пиков (Ti, W)B2 фазы, обусловленное образованием в ионно-плазменных 
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конденсатах текстуры аксиального типа с осью [000l], перпендикулярной 
плоскости подложки. 

 

 
 
Рис. 3.68. Изменение совершенства текстуры с плоскостью (0001), параллель-
ной поверхности подложки в зависимости от Тк 

 
Степень совершенства текстуры роста в микронных по толщине по-

крытиях повышается с увеличением Tк и при Tк > 970 К на дифракцион-
ных спектрах, снятых в брэгговской геометрии, выявляются только четы-
ре порядка отражений от плоскости {00.1} (третьий индекс, как состав-
ной, можно заменить точкой). 

Как было отмечено выше, критерием, характеризующим степень ра-
зупорядоченности кристаллитов, является полуширина кривой при ψ-
сканировании. При этом текстурированные образцы могут быть разделе-
ны на слабо- и сильнотекстурированные с условным граничным значени-
ем ∆ψ ≈ 0,2 рад. При температуре конденсации выше 970 К отсутствие на 
дифрактограммах при θ-2θ сканировании других типов рефлексов, кроме 
нескольких порядков {00.1}, свидетельствует о появлении сильной тек-
стуры, что и подтверждается резким уменьшением ∆ψ (рис. 3.68). Схо-
жесть дифракционной картины для покрытий, полученных на разных ти-
пах подложек (кремний, ситалл, тантал, ниобий), указывает на конденса-
ционную природу наблюдаемых закономерностей. 

Анализ субструктурных характеристик конденсатов позволил уста-
новить следующую закономерность [183]: в направлении нормали к плос-
кости (00.1) с повышением Tк размер кристаллитов увеличивается. При 
Tк = 570 К, L⊥ = 13 нм, при Tк = 570 К, L⊥= 25 нм и Tк = 1220 К, L⊥= 80 нм. 
В плоскости роста конденсата размер кристаллитов (L׀׀) значительно 
меньший и составляет 4,1 ÷ 5,7 нм (табл. 3.7). В последнем случае для по-
лучения данных использовалась широкоугловая рентгеновская съемка на 
просвет (рис. 3.69,а). Таким образом, с увеличением Тк наблюдается появ-
ление анизометрии в средних размерах кристаллитов с преимуществен-
ным увеличением размера вдоль оси текстуры [00l]. 
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Таблица 3.7 
Размер кристаллитов в конденсатах (Ti, W)B2  

состава 50 мол. % TiB2 − 50 мол. % WB2, полученных при различных Тк 
 

Тк, К L⊥ , нм L׀׀
*, нм 

370 5,2 3,1 
570 13,0 3,7 
870 19,0 4,7 
970 25,0 4,3 

1070 50,0  
1220 80,0  
 * − определен при съемке на просвет (рис. 3.69,а) 

 
Если оценить для диборидов энергию связи через теплоту образова-

ния, то в пересчете на грамм-атом  элемента внедрения (бор) она составит 
-31,8 ккал/г⋅атом В (для TiB2) и -5 ÷ -6 ккал/г⋅атом В (для W2B5 (WB2)) 
[95]. В расмотренных выше карбидах аналогичные оценки приводят к бо-
лее высоким значениям: -43,8 ккал/г⋅атом С (для TiС) и -8,4 ккал/г⋅атом С 
(для WС) [64]. 

 

  
а      б 

 
Рис. 3.69. а − фрагменты рентгендифракционных спектров конденсата твердого 
раствора (Ti, W)B2 с гексагональной решеткой состава 50 мол. % TiB2 − 50 мол. % 
WB2, снятые при условии k⏐⏐n (1) и k⊥n (2) (k − дифракционный вектор, n − нор-
маль к поверхности) [184, 178]; б − типичная схема развития напряжённого со-
стояния в системе «конденсат диборида»-«подложка» с осью текстуры [00.1] 
при действии в плоскости роста структурных сжимающих напряжений [185, 
186] 

 
Повышение температуры конденсации приводит к термо-

стимулированному отжигу дефектов разной размерности (точечных, дис-
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локационных, пор и др.) при формировании кристаллитов конденсата, что, 
в частности, проявляется в уменьшении величины микродеформации, ко-
торая изменяется с повышением температуры осаждения от 1,8 % при Tк = 
570 К до 0,49 % при Tк = 1220 К. 

Таким образом, энергия Ме−В связи в диборидах ниже, чем Ме−С в 
карбидах, что должно приводить к более высокой подверженности бори-
дов к дефектообразованию в неметаллической подрешетке, и с этим мож-
но связать то, что, начиная с 570 К, под действием сжимающих напряже-
ний в плоскости роста из-за более слабой связи между Ме−В слоями в бо-
ридах начинает формироваться текстура с осью [00.1], перпендикулярной 
плоскости роста. В последнем случае формирование текстуры приводит к 
чередующемуся расположению слоев из металлических атомов и атомов 
бора параллельно плоскости роста (рис. 3.69,б). 

Модель границы зерна, учитывающая наличие дислокаций и дис-
клинаций, позволяет количественно оценить величину создаваемых мик-
ронапряжений. 

Считая, что движущей силой процесса перестройки дислокационной 
субструктуры является стремление к относительному минимуму суммар-
ной энергии дислокационной подсистемы, которая складывается из энер-
гии отдельных дислокаций и энергии их взаимодействия, можно оценить 
среднеквадратичную упругую микродеформацию εdisl, возникающую на 
границе раздела. Отнесенная к единице площади границы раздела, она 
равна [187, 4]: 

 
ε disl ≈ 0,23·b·(ρl /dз·lg(L/r0))1/2 ≈ 0,13·b·(ρv·lg(L/r0))1/2, (3.21) 

 
где b − вектор Бюргерса; dз − размер зерна в нанокристалле; ρl и ρv ≈ 3ρl/dз 
− соответственно, линейная и объемная плотности дислокаций; r0 − радиус 
ядра дислокации (0,2 ÷ 0,3 нм); L − радиус экранирования упругого поля 
дислокаций, который соответствует при хаотической дислокационной 
субструктуре размеру кристаллита, а для ячеистой − порядку ширины сте-
нок. 

Аналогичные уравнения для системы дисклинаций, образующейся 
на стыке нескольких зерен, получены в двумерной модели поликристалла 
с квадратными зернами [187]: 

 
ε discl ≈ 0,1<Ω2>1/2 ,  (3.22) 

 
где <Ω2> − среднеквадратичная мощность дисклинаций, оцениваемая из 
соотношения P/2G (Р − давление). 

Если провести соответствующую оценку для наноструктурного кон-
денсата диборида, например с размером зерен dз = 50 нм при Тк = 1070 К 
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(табл. 3.7), то при pv ≈ 3×1015 м−2 и <Ω2>1/2 ≈ 0,03 cогласно уравнениям 
(3.21) и (3.22): ε disl ≈ 5,9×10–3, ε discl ≈ 3×10–3, а полная упругая деформация 
кристаллитов ε = (ε disl

2 + ε discl
2)1/2 ≈ 6,5×10–3. 

Найденное значение ε хорошо согласуется с результатами определе-
ния микродеформации для указанного размера кристаллитов ионно-
плазменных конденсатов методом аппроксимации формы рентгенодиф-
ракционных кривых. 

С увеличением толщины конденсата происходит повышение степени 
совершенства текстуры [001], а также развитие более равновесного суб-
структурного состояния, выражающееся в увеличении размера кристалли-
тов и понижении микродеформации (табл. 3.8). 

 
Таблица 3.8 

Значения показателей ∆ψ, L и <ε> при разной толщине конденсатов  
состава 50 мол. % TiB2 / 50 мол. % WB2, полученных при Тк = 1120 К 

 
Толщина конденсата, мкм ∆ψ, рад L, нм <ε>, % 

1,5 0,16 40 0,74 
4,0 0,13 52 0,52 
8,0 0,12 79 0,48 

 
Структурные особенности следующих двух концентрационных ин-

тервалов связаны с изменением как плоскости преимущественной ориен-
тации растущих кристаллитов (Ti, W)B2 твердого раствора, так и фазового 
состава материала конденсата. 

На рис. 3.70 представлены участки дифракционных спектров кон-
денсатов, полученных при Tк = 970 К. Видно, что в концентрационном ин-
тервале, в котором изменяется соотношение Ti/W от 0,61 до 0,3, что соот-
ветствует концентрационному интервалу содержания в твердом растворе 
62 ÷ 85 мол. % WB2, появляется вторая выраженная текстура кристалли-
тов твердого раствора (10.1), а также происходит формирование второй 
нанокристаллической фазы β-WB с орторомбоэдрической решеткой [178]. 
При меньшем содержании атомов Ti фаза β-WB становится основной со-
ставляющей конденсата. 

Зависимость объемного содержания β-WB фазы от относительной 
концентрации атомов титана в конденсате приведена на рис. 3.71 [188]. 

Из рис. 3.71 видно, что при отношении Ti/W ≤ 0,2, что соответствует 
содержанию TiB2 фазы менее 17 мол. %, происходит резкое увеличение 
объемной концентрации β-WB составляющей с более простой (в случае 
перехода из аморфноподобного состояния) орторомбоэдрической решет-
кой по сравнению с гексагональной. 
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Рис.  3.70.  Участки  дифракционных  спектров  конденсатов, полученных при 
Тк = 970 К с различным атомным соотношением Ti/W (приведено на левой 
шкале) 
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Рис. 3.71. Изменение отношения объемного содержания β-WB и (Ti, W)B2 фаз в 
зависимости от атомного соотношения Ti/W в конденсате 
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Формирование низшей по атомам бора β-WB фазы должно сопрово-
ждаться вытеснением избыточных атомов бора из кристаллитов β-WB фа-
зы и обогащением ими второй фазовой составляющей конденсата 
(Ti, W)B2 твердого раствора. С проявлением этого эффекта можно связать 
увеличение периода а (Ti, W)B2 твердого раствора в этом концентрацион-
ном интервале, приведенное на рис. 3.67. 

Исследование субструктурных характеристик в конденсатах, полу-
ченных при Тк = 970 К и разном соотношении атомов Ti/W в покрытиях, 
показывает, что понижение содержания атомов титана в конденсате при-
водит к уменьшению размера кристаллитов. 

Так при уменьшении соотношения Ti/W от 0,64 до 0,48 размер кри-
сталлитов по нормали к плоскости (00.1) уменьшается от 45 до 20 нм, что 
в пересчете на плотность дислокаций соответствует изменению от 
1,2×1012 см−2 до 2,7×1012 см−2 [178]. 

Причиной уменьшения среднего размера формируемых при конден-
сации кристаллитов при понижении содержания атомов титана в конден-
сате может являться то, что в сравнении с атомами титана атомы вольф-
рама, как элемента с высоким удельным вкладом статистического веса 
стабильной d-электронной конфигурации [172], имеют сильную связь 
Ме−Ме и ослабленные Ме−В связи. 

В материалах со слоистой структурой упаковки атомов, к которым 
относятся дибориды, сдвиговая деформация под действием напряжений, в 
основном, определяется связью между слоями бора и металла [95], в ре-
зультате чего замена атомов титана на атомы вольфрама в твердом рас-
творе, приводящая к ослаблению связи металл-бор в напряженных кон-
денсатах, должна сопровождаться на стадии формирования покрытия бо-
лее интенсивным дроблением кристаллитов, приводящим к уменьшению 
их среднего размера. При этом, как было показано ранее, переход к кон-
денсатам из чистого борида вольфрама приводит к формированию, в ос-
новном, аморфноподобной структуры с размером областей упорядочения 
менее 2 нм. 

Ослабление связи Ме−В при замещении атомов титана атомами 
вольфрама, по-видимому, является и основной причиной появления при 
высокой температуре конденсации и атомном отношении Ti/W < 0,2 вто-
рой, обедненной по атомам бора по сравнению с диборидом, фазы β-WB. 

При нанесении на кремниевую подложку слоя пластичной меди 
толщиной 40 ÷ 50 нм перед конденсацией покрытия релаксация структур-
ных сжимающих напряжений в покрытии приводит к формированию 
трехмерных образований (рис. 3.72). О развитии высокой деформации 
сжатия в конденсате свидетельствует куполообразный вид отделенных 
участков покрытия [189]. 
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а     б    в 

 
Рис. 3.72. Вид формирующихся в результате действия структурных сжимаю-
щих напряжений трехмерных поверхностных образований при осаждении кон-
денсата на медный подслой толщиной 40 ÷ 50 нм (а); увеличенный фрагмент 
участка ветвления трехмерных фрактальных образований (б) и общий вид в на-
пряженной центральной части конденсата (в) 

 
Полезная информация о свойствах таких образований может быть 

получена из анализа фрактальной размерности проекции на секущую 
плоскость вспучивающейся области покрытия [190, 191]. 

 

 
а       б 

 
Рис. 3.73. Схема формирования трехмерных куполообразных образований кон-
денсированной пленки под действием сжимающих напряжений (а) и (б) снимок 
сечения объемных несплошностей, полученных в пленках нитрида титана на 
кремниевой подложке в работе [193] 
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Так как основной признак фрактальности − скейлинговая инвари-
антность, т. е. самоподобие при разных масштабах, поэтому оценить зна-
чение фрактальной размерности (Df) можно сеточным методом по числу 
квадратов сетки N, через которые проходит линия пересечения при изме-
нении стороны масштабной сетки (l), из соотношения N(l) = α·l−Df или 
графическим способом как тангенс угла наклона прямой в координатах 
lgN(l)−lgl [138]. Полученные значения Df = 1,23 ÷ 1,25 превышают едини-
цу (для прямолинейной границы Df = 1) и, к тому же, хорошо согласуются 
с фрактальной размерностью неравновесных извилистых границ кристал-
литов, формирующихся, как известно, в результате самоорганизационных 
процессов [192]. Это дает основание предположить об аналогичной при-
роде процесса формирования фрактографической картины вспученных 
областей пленки, схема образования которых под действием напряжений 
сжатия и «cross-section»-снимок из работы [193] приведены на рис. 3.73. 

 
3.7. Геометрическая термодинамика фазообразования в случае  

неравновесных условий осаждения ионно-плазменных конденсатов 
 
Формирование фаз определяется как термодинамическими, так и ки-

нетическими факторами. Если достигается равновесие, присутствующие 
фазы определяют термодинамические функции свободной энергии. Одна-
ко в подавляющем большинстве случаев осаждение покрытий происходит 
при относительно низких температурах, и вместо равновесных фаз часто 
образуются аморфные или метастабильные. Тем не менее, формирование 
фаз не является произвольным и необходимо знать определяющие этот 
процесс факторы. Полная модель фаз и структурных состояний, которые 
формируются, должна включать как термодинамические, так и кинетиче-
ские факторы, и представляет трудновыполнимую задачу. Поэтому можно 
рассматривать только первичные термодинамические факторы, которые 
могут оказаться полезными для предсказания принципов формирования 
фаз, даже когда кинетические факторы ограничивают формирование рав-
новесных состояний, стимулируя образование метастабильных фаз. 

Существенными кинетическими факторами стабильности квазирав-
новесной системы являются высокие потенциальные барьеры Е, задержи-
вающие ее переходы к другому квазиравновесному (или к полностью рав-
новесному) состоянию. При этом формируемые метастабильные фазы на-
ходятся в локальном равновесии, для которого свободная энергия имеет 
относительный минимум, а лимитирующим фактором перехода их в ста-
бильное состояние является преодоление энергетического барьера, свя-
занного со структурной перестройкой. 

В случае, когда переход их в стабильное состояние тормозится 
только ограничением подвижности атомов, что свойственно, например, 
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для сильно пересыщенных твердых растворов в состоянии распада с ог-
раниченной диффузионной подвижностью, свободная энергия метаста-
бильных фаз может снижаться путем локальной гомофазной атомной пе-
рестройки (структурной релаксации). 

Создание перенасыщенных твердых растворов на основе квазиби-
нарных систем является характерной чертой неравновесных конденса-
ционных методов получения материалов. При этом структурное состоя-
ние материалов, формируемых при комнатной или более низкой темпе-
ратурах часто приводит к образованию аморфных фаз с интересными для 
практики свойствами, на что влияет кинетика процесса конденсации в 
силу недостаточной диффузионной подвижности конденсирующихся час-
тиц. 

Кроме конденсации из параплазменных потоков на холодную под-
ложку, наиболее распространенными на сегодняшний день методами 
получения аморфных материалов являются закалка из жидкой фазы 
(скорость охлаждения составляет ~ 106 ÷ 109 К/с) и ионная имплантация. 
Время жизни энергетических пиков, сопутствующих каскадным процес-
сам, составляет 10−11 с, и если увеличение локальной температуры решет-
ки достигает 1000 К, то эффективная скорость закалки соответствует 
1014 К/с. Эти методы приготовления аморфных материалов имеют как 
много общих, так и ряд отличительных черт. 

Все образующиеся при кристаллизации метастабильные фазы мож-
но разбить на две основные группы: 1) фазы, метастабильные в данной 
температурно-концентрационной области, но являющиеся стабиль-
ными в другой области диаграммы состояния «температура−состав» (фа-
зы с ограниченной метастабильностью); 2) фазы, метастабильные во всей 
температурно-концентрационной области диаграммы состояния (новые 
метастабильные фазы). Деление это является достаточно формальным, 
принципиального различия между фазами нет. Даже фазы, относящиеся 
ко второй группе, могут оказаться стабильными при изменении, напри-
мер, давления. 

Считается, что необходимо избегать использования в этом случае 
распространенного выражения «метастабильные диаграммы» вместо 
«диаграммы метастабильного равновесия» [139]. Последние, если они 
корректно построены, могут быть достаточно стабильными. Координат-
ными осями диаграммы метастабильного равновесия могут быть только 
термодинамические параметры (Т, Р, концентрация), т. е. те параметры, 
которые характеризуют систему в ее термодинамическом равновесии. 
Поэтому координата скорости охлаждения не должна присутствовать на 
диаграммах метастабильного равновесия [139]. 

Осаждение паров материала на подложку является одним из наибо-
лее распространенных способом получения сильно неравновесного струк-
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турного состояния и метастабильных фаз. Степень отклонения условий 
получения от равновесных условий повышается в случае, когда осаждение 
сопровождается облучением ионной составляющей (ионно-плазменные 
методы). При этом конденсаты, полученные ионно-плазменными метода-
ми, имеют значительно меньшие средние размеры зеренной структуры в 
сравнении с покрытиями, полученными термическими методами. 

Термодинамический подход, в частности, диаграммы «свободная 
энергия – состав» могут помочь предсказать процесс фазообразования 
применительно к разным стадиям процесса формирования конденсатов. 

В общем виде сложный процесс фазообразования в случае неравно-
весных условий осаждения конденсатов может быть проиллюстрирован 
схемой, приведенной на рис. 3.74 [194]. На ней показаны три источника 
пленкообразующих атомов: два соединения (AX и BY) и дополнительный 
чистый металл (М). Предположим, что процесс осаждения приводит к 
разделению этих соединений на атомы, и атомы A, B, X, Y, M направля-
ются к подложке и на подложке могут соединяться в несколько фаз. 

 

 
 

Рис. 3.74. Схема процесса осаждения и формирования фаз в осаждаемой плен-
ке, построенная с использованием результатов работы [194] 

 
Если предположить, что при этом происходит образование фаз (как 

показано на рис. 3.74) в том числе за счет добавления примесных атомов 
из остаточной и рабочей атмосферы, присутствующей в камере распыле-
ния, то основной проблемой становится предсказание количества и типа 
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образующихся при этом фаз и их структурное состояние (на рис. 3.74 
предполагается образование трех фаз в осаждаемой пленке). 

Определяющим кинетику фазообразования фактором является тем-
пература осаждения. В соответствии с рис. 3.74, если считать однофазным 
многоэлементный состав конденсата, при котором фазы Ф и Ω находятся в 
локальном, а Ψ в глобальном равновесии, то при повышении температуры 
осаждения будет наблюдаться переход от метастабильных Ф и Ω фаз к 
стабильной Ψ фазе с глобальным равновесием (направления стабилизации 
фаз совпадает на рис. 3.74 с увеличением температуры осаждения, пока-
занной с правой стороны рисунка стрелкой). Если достигается равновесие, 
термодинамические функции свободной энергии определяют присутст-
вующие фазы и, таким образом, в описываемом выше случае стабильной 
будет Ψ фаза. 

Однако, как уже ранее отмечалось, в подавляющем большинстве 
случаев осаждение покрытий проводится при относительно невысоких 
температурах, что не дает возможность образовываться равновесным фа-
зам, а приводит к формированию аморфноподобных или метастабильных 
фаз. Так как учет всех факторов, часть из которых достаточно быстро ме-
няется, представляет трудновыполнимую задачу, поэтому для моделиро-
вания процесса формирования можно рассмотреть действие только наибо-
лее весомых факторов. 

Рассмотрим процесс, в котором тонкая пленка осаждается в услови-
ях, приводящих к формированию кристаллического соединения AnXm, где 
A и X − элементы в соединении, а n и m − определяют стехиометрию со-
единений. Например, это может быть карбид, нитрид или борид. Положив 
для простоты n = m =1, можно рассмотреть как случай образования фаз из 
двух соединений, так и случай образования фаз из соединения и металла. 
В последнем случае добавление металла может иметь различные резуль-
таты, включая формирования аморфной структуры, (A,M)X-твердого рас-
твора, его декомпозицию с образованием AX и MX составляющих или AX 
и М основных фаз. 

Термодинамически обоснованная композиция фазового состава мо-
жет быть найдена при анализе кривых свободной энергии. На рис. 3.75 
приведены кривые свободной энергии для гипотетических квазибинарных 
систем. 

При достаточно высоких температурах осаждения фазы, которые 
должны формироваться, Σ (на основе AX с малым количеством В в рас-
творе) и Ψ (аналогично, на основе BX или М) можно предсказать просто 
путем применения общего метода касательных (линия А−В). При этом 
возможно также получить рассчитанное пересыщение в результате кине-
тических ограничений (линия C−D), ограничивающих распространение 
двухфазной области. Другим проявлением кинетических ограничений яв-
ляется сохранение структуры Ψ-фазы, несмотря на ее более высокую сво-
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бодную энергию на AX − конце диаграммы. На рис. 3.75,б компоненты 
справа могут рассматриваться в терминах либо кристаллического (равно-
весного), либо аморфного (неравновесного) состояния. 

 

     
 
Рис. 3.75. Зависимость изменения термодинамического потенциала от состава 
для гипотетических квазибинарных систем AX−BX (M) (а) и включая аморф-
ную фазу (б) [194] 
 

Если кристаллическая фаза (справа на рис. 3.75,б) кинетически не-
достижима для минимизации свободной энергии, можно применить общее 
правило касательных к кривым между кристаллической Σ и аморфной 
формами BX или Φ. Фазовая последовательность с возрастанием % ВХ 
будет тогда следующей: вначале формируется кристаллическая Σ − фаза, 
затем Σ+Ф, и наконец, Ф. 

 
3.8. Особенности структурообразования при распылении 
металлических сплавных мишеней в реактивной среде 

 
Для моделирования процессов фазово-структурообразования в трой-

ных системах, получаемых распылением составной/сплавной мишени в 
реактивной газовой среде необходимо учитывать как селективное распы-
ление атомов мишени на пленкообразующей поверхности, так и возмож-
ность значительного изменения коэффициентов распыления, а соответст-
венно, и скорости осаждения в результате образования на поверхности фа-
зы внедрения с сильной связью, например, нитрида в случае распыления в 
реактивной атмосфере азота. Такой эффект получил название «отравле-
ния» распыляемой мишени. В тоже время из-за повышения вероятности 
ре-распыления с поверхности может быть уменьшена скорость роста при 
повышении температуры осаждаемой подложки. Исследования, прове-
денные в работе [195] на примере Zr−Si−N системы, полученной распыле-
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нием Zr−Si мишени в реактивной азотной среде, показали, что скорость 
роста конденсата при увеличении температуры от 300 К до 910 К и повы-
шении парциального давления от 5 % до 63 % (для получения стехиомет-
рических (Me,Si)N пленок) снижается почти в 4,5 раза (рис. 3.76,а). 

 

 
а       б 

 
Рис. 3.76. Влияние температуры осаждения на парциальное давление, необхо-
димое для получения стехиометрических (Me,Si)N пленок (атмосфера распыле-
ния Ar+N2 при общем давлении 0,5 Па), и скорость роста Zr−Si−N конденсата 
(а) и морфология Zr−Si−N пленок: толщина слоя SiNx, окружающего нанокри-
сталлиты ZrN, и предел растворимости Si при разной температуре подложке (б) 
[195] 

 
Толщина слоя SiNx, окружающего нанокристаллиты ZrN, возрастает 

в 9 раз, приближаясь к 2 монослоям, а предел растворимости Si уменьша-
ется в 5 раз при увеличении температуры осаждения от 300 К до 910 К 
(рис. 3.76,б). 

На основании обобщения полученных закономерностей структурных 
изменений для разных систем (Ti−Si−N, Ti−Ge−N, Cr−Si−N, Nb−Si−N и 
Zr−Si−N) с добавлением третьего элемента в работе [195] предложена 
трехступенчатая модель формирования морфологии пленки в тройных со-
единениях Me−X−N, осажденных реактивным магнетронным распылени-
ем. Эволюция морфологии пленок, связанная с содержанием компоненты 
Х, выглядит следующим образом: 

1 − область растворимости (Х замещает атомы Ме в решетке MeN), 
2 − область формирования аморфного слоя, покрывающего кристал-

литы MeN, 
3 − область уменьшения размера кристаллитов и, соответственно, 

увеличения отношения поверхность/объем при сохранении постоянной 
толщины аморфного слоя. 

В первой области составов морфология пленки сильно зависит от 
температуры подложки и не зависит от содержания Si. С увеличением 
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температуры возрастает размер кристаллитов, которые образуют моно-
кристаллитные относительно крупные колонки. 

Во второй и третей области размер колонок контролируется содер-
жанием Si: с увеличением содержания уменьшается размер колонок. На-
пример, в случае пленок, осажденных при 910 К, размер колонок снижает-
ся от 25 нм при 1,5 ат. % Si до 6 нм при 5,7 ат. % Si. Интересно отметить, 
что максимальная нанотвердость около 32 ГПа была достигнута для раз-
ных серий, осажденных при 510, 710 и 910 К при одном и том же среднем 
размере кристаллитов 14 нм [195]. 

Кроме того, закономерностью, отмеченной во многих работах, при 
добавлении X элемента для систем Me−X−N является изменение преиму-
щественной ориентации кристаллитов в случае ГЦК решетки от (111) (с 
расположением плоскости (111) с наибольшей ретикулярной плотностью 
параллельно поверхности) к (100) [195, 196]. 

При анализе двух моделей, объясняющих фазовую сегрегацию как 
результат расслоения по спинодальному типу (термодинамический под-
ход) или как результат изменения скорости осаждения и роста (кинетиче-
ская модель формирования), отмечается трудность различия этих двух 
вкладов. Так при увеличении температуры подложки и уменьшении ско-
рости осаждения оба этих фактора действуют (согласно обеим моделям) 
на уменьшение предела растворимости. При этом кинетическая модель 
более подходит для объяснения сохранения постоянной толщины покры-
вающего слоя при фиксированной температуре осаждения и обратной 
пропорциональности размера кристаллитов от содержания Si. В этом слу-
чае, например, степень покрытия может быть представлена отношением 
между числом сегрегированных атомов Si и числом узлов Zr-атомов на 
поверхности кристаллитов ZrN. При единичном значении можно считать, 
что 1 монослой SiNx покрывает ZrN кристаллиты. 

Увеличение температуры осаждения приводит к возрастанию тол-
щины слоя SiNx, и, по мнению авторов [195], это может быть использова-
но для прогнозируемого моделирования морфологии покрытия. 

Следует отметить, что в зависимости от сродства к азоту увеличение 
второго (X) компонента может приводить либо к повышению содержания 
азота, либо к его понижению. 

Парциальное давление азота обычно выбирается таким, чтобы гаран-
тировать получение стехиометрического бинарного нитрида с соотноше-
нием N/M близким к единице, здесь М − количество атомов металла-
основы. В случае Ti−X−N (X = Ge, Sn) активность элемента X с азотом 
значительно ниже, чем активность титана с азотом. Из-за этого концен-
трация азота в пленках ниже, чем в пленках с примесью кремния M−Si−N. 
Кроме того, она быстро снижается при увеличении концентрация Ge или 
Sn (рис. 3.77) [276]. Это подтверждает то, что атомы этих примесей не со-
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единяются с азотом, и что связи Ti−N частично заменяются связями Ti−X 
при росте концентрации Ge или Sn. 

 

 
 
Рис. 3.77. Отношение N/(M+X) в зависимости от концентрации элемента X в 
пленках Ti−X−N: Ti−Sn−N, Ti−Ge−N, Cr−Si−N, Zr−Si−N и Nb−Si−N 

 
В случае тройных систем с добавлением кремния M−Si−N, где (М = 

Ti, Nb, Zr, Cr), концентрация азота остается постоянной или слабо увели-
чивается с ростом концентрации кремния в пленке. Это объясняется более 
высокой активностью кремния по отношению к азоту. В этой связи в табл. 
3.9 приведена классификация пар металл-газ по интенсивности их взаимо-
действия.  

Таблица 3.9 
Классификация различных пар металл-газ по интенсивности  

их взаимодействия 
 

Газы Металлы кислород азот 
Ti, Zr, V, Nb, Ta, W, Mo 3 3 

Cr, Fe, Co 3 2 
Al, Si, Cu, Pt, Zn, In, Ge, Sn 3 0 

 

Из таблицы видно, что с кислородом все металлы интенсивно взаимо-
действуют без дополнительной ионизации, а с азотом − только часть ме-
таллов. Остальные металлы (третья строка табл. 3.9) взаимодействуют 
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только с активированным (ионизированным) азотом. Среди них алюминий 
и кремний, используемые в таких важных для практики случаях, как полу-
чение пленок и покрытий из их нитридов. Это значит, что в этих случаях 
должно учитываться действие ионов реактивного газа, а не его молекул. 

 
3.9. Влияние потенциала смещения на напряженное состояние  

и свойства тройных систем 
 
Потенциал смещения является мощным инструментом управления 

структурным состоянием конденсата и в особенности его напряженным 
состоянием, что было ранее рассмотрено для чистых металлов, фаз вне-
дрения и, как показывают результаты работы [197], характерно и для 
тройных систем. 

Зависимость напряженного состояния TiAlBN пленки толщиной 3 
мкм с размером кристаллитов 8 ÷ 12 нм от подаваемого отрицательного 
напряжения смещения приведена на рис. 3.78. Максимальные напряжения 
сжатия были достигнуты при наибольшем из используемых в работе [197] 
напряжении смещения -170 В (рис. 3.78), что коррелирует с результатами 
аналогичных исследований для чистых переходных металлов и фаз вне-
дрения на их основе. 

 

 
 
Рис. 3.78. Изменение напряженного состояния и твердости осажденных 
TiAlN(B) покрытий в зависимости от потенциала смещения [197] 

 
При этом в случае боридов для TiB2 конденсатов максимальные 

сжимающие напряжения и плотность достигались при большем потенциа-
ле смещения -300 В [129]. С увеличением сжимающих напряжений корре-
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лировало увеличение твердости до 25 ГПа. По мнению авторов работы 
[197], формируемое при подаче потенциала смещение макронапряженное 
состояние сжатия обусловлено структурными по природе напряжениями, 
определяемыми «atomic peening» эффектом, что подтвердили высокотем-
пературные отжиги, при которых происходил отжиг дефектов и релакса-
ция сжимающих напряжений. При этом внедренные при высоком потен-
циале смещения атомы стабилизируют большую твердость до высокой 
температуры отжига 850 °С, в то время как в покрытиях, полученных без 
потенциала смещения, высокотемпературный отжиг приводил к падению 
твердости. 

Отметим, что при переходе к системам с большей массой (например, 
от алюминий или хром содержащих материалов к вольфрам и цирконий 
содержащим) при распылении в аргоновой среде уменьшается напряжен-
ное состояние, формируемое в результате вторичной бомбардировки по-
верхности. 

 
3.10. Исследование начальных стадий концентрационно-структурного 
упорядочения при концентрационном расслоении метастабильных 

твердых растворов конденсатов квазибинарных систем 
 

В связи с обнадеживающими результатами по возможности получе-
ния на базе наноструктурных конденсированных материалов сверхтвер-
дых нанокомпозитов с высокой термической стабильностью и высокой 
стойкостью к окислению проявляется повышенный интерес к начальным 
стадиям термодинамически управляемого распада из метастабильного 
твердого раствора, формирующегося при неравновесных условиях полу-
чения из ионно-плазменных потоков. Этот распад может происходить пу-
тем зарождения и роста или по спинодальному механизму [198]. Как сви-
детельствуют данные работы [199] у метастабильных твердых растворов 
или сплавов тройных фаз внедрения таких, например, как Ti1−xAlxN, 
Al1−xCrxN, энергия расслоения относительно мала (< 20 ÷ 40 кДж/моль). В 
этих системах неравновесный твердый раствор формируется при конден-
сации на базе ГЦК металлической подрешетки (структурный тип NaCl) с 
максимальным пределом растворения при сохранении этого типа решетки 
до отношения алюминиевых атомов к базисным атомам титана или хрома 
7/3 [10]. На рис. 3.79 для мононитридного соотношения Al−Cr−N системы 
приведена схема состояний при увеличении содержания AlN составляю-
щей [200]. При высоком содержании Al в Ti1−xAlxN или Al1−xCrxN твердых 
растворах отжиг приводит к распаду на стабильную ГЦК (типа NaCl) TiN 
(или CrN) + ГПУ (тип вюрцит) AlN фазы через промежуточную ГЦК-AlN 
фазу [112, 201−204]. 
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AlCrN 

 
Рис. 3.79. Схема структурных состояний при увеличении содержания AlN со-
ставляющей в системе Al−Cr−N с соотношением, характерным для мононитри-
да [200] 
 

При этом повышение температуры вакуумного отжига, при котором 
Тотж ≥ 950 °С, приводит к уменьшению содержания азота в конденсате, 
стимулируя образование фаз с недостатком по этому элементу с одновре-
менным ростом зерен (рис. 3.80). При температурах отжига более 1300 °С 
сильное обеднение азотом конденсатов может приводить к формированию 
металлических фаз, например, зерен хрома в случае системы Al−Cr−N 
(рис. 3.80). 

 
 
Рис. 3.80. Изменение фазового состава и микроскопической структуры конден-
сата Al1−xCrxN твердого раствора при вакуумном отжиге в температурном ин-
тервале 500 ÷ 1450 °С [200] 

 
Для исследования начальных стадий структурного упорядочения при 

концентрационном расслоении, когда преобразования в твердых раство-
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рах конденсатов происходят на уровне незавершенного концентрационно-
го расслоения без образования фаз, эффективным является метод малоуг-
лового рентгеновского рассеяния [185, 186, 205−209]. 

В качестве объектов для исследования используем WC−TiC конден-
саты, образующие (Ti, W)C твердый раствор с кубической решеткой кри-
сталлитов, структура которых детально изучена и приведена в разделе 3.6, 
а трактовка результатов малоуглового рассеяния для таких кубических 
материалов не требует дополнительного учета фактора анизотропии. 

На рис. 3.81 приведены кривые малоуглового рассеяния конденсатов 
состава 31 мол. % TiC − 69 мол. % WC на слабо рассеивающей проходя-
щие рентгеновские лучи алюминиевой подложке, за вычетом рассеяния от 
подложки. Как видно из приведенных кривых, рассеяние конденсатами, 
полученными при относительно низкой температуре осаждения, имеет 
типичный для рассеяния пористыми ионно-плазменными конденсатами 
вид (рис. 3.81, кривая 1) [4]. Полученная в результате обработки эталони-
рованной индикатрисы рассеяния суммарная объемная нанопористость 
составляет 1,36 %. 

 

 
 
Рис. 3.81. Кривые малоуглового рассеяния пленками, полученными распылени-
ем мишени TiС−WС состава 31 мол. % TiC − 69 мол. % WC (подложка − алю-
миниевая фольга, Тк, К: 1 – 350; 2 − 770) 
 

Совершенно другой вид имеет кривая рассеяния от конденсата, оса-
жденного при Тк = 770 К (рис. 3.81, кривая 2). На этой кривой видно появ-
ление корреляционного пика с положением максимума smax = 1,35 нм−1. 
Как показано в работах [206, 210−211], появление такого максимума на 
малоугловых кривых от конденсатов твердых растворов связано с процес-
сом структурного упорядочения при расслоении в металлической подре-
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шетке. Последнее в случае распада по спинодальному типу приводит к 
образованию кластеров однотипных атомов с преимущественным перио-
дом упорядочения, лежащем в интервале наиболее вероятных длин волн 
от 3 до 10 нм [211, 212]. При этом наиболее вероятная длина волны кон-
центрационного упорядочения определяется из соотношения [205, 206]: 

 
ó

max

2
λ =

s
π

,       (3.23) 

 
где smax − положение корреляционного максимума на кривой I(s). 

В случае кривой малоуглового рассеяния 2 на рис. 3.81, положение 
smax = 1,35 нм−1 соответствует λу ≈ 4,5 нм. Таким образом, сравнительно 
большое содержание (31 мол. %) TiC с сильной «металл-углерод» связью 
в материале конденсата приводит к отсутствию концентрационно-
структурного упорядочения при невысоких температурах осаждения и к 
протеканию концентрационного расслоения со структурным упорядоче-
нием только при относительно высокой температуре Тк = 770 К, когда со-
держание вакансий в углеродной подрешетке превышает ориентировочно 
5 % (табл. 3.4). 

В образцах с меньшим содержанием TiC состава 15 мол. % TiC − 85 
мол. % WC, полученных в интервале Тк = 300 ÷ 830 К, появление корреля-
ционного максимума на кривых малоуглового рассеяния наблюдается с 
самой низкой температуры конденсации (рис. 3.82, кривая 1). При этом 
положение характерного для них максимума остается практически неиз-
менным до Тк = 720 К и соответствует величине smax = 1,5 нм−1 или λу ≈ 4,1 
нм. 

В конденсатах, полученных при более высокой температуре 830 К, 
происходит сдвиг положения максимума в сторону меньших значений s 
до smax = 1,33 нм−1 или λу ≈ 4,7 нм, что соответствует размеру кристаллитов 
в плоскости пленки, рассчитанному по увеличению ширины дифракцион-
ных пиков на больших углах при съемке на просвет [208]. 

Сопоставительные исследования карбидных цирконий-ниобиевых 
твердых растворов Zr−Nb−C системы и твердых растворов системы 
Zr−Nb, проведенных в работах [213, 214], показали, что в основе подобно-
го расслоения лежит изменение характера взаимодействия разноэлемент-
ных атомов в твердом растворе, определяемое параметром ближнего упо-
рядочения в металлической подсистеме. 

Создаваемая на основе такого расслоения модулированная структура 
твердого раствора металлических атомов приводит к появлению корреля-
ционного пика на кривых малоуглового рассеяния конденсатами (W, Ti)C 
твердого раствора. 
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Концентрационное расслоение с образованием модулированной 
структуры металлической подсистемы приводит к обогащению одним из 
элементов центральной области и, соответственно, обеднению этим эле-
ментом периферии кристаллита. Причем при уменьшении соотношения 
Ti/W от 0,37 до 0,18 эффективность процесса внутрикристаллитного рас-
слоения усиливается (рис. 3.81 и 3.82). 

 

 
 
Рис. 3.82. Кривые малоуглового рассеяния пленками, полученными распылени-
ем системы TiС−WС состава: 15 мол. % TiC − 85 мол. % WC. Подложка − алю-
миниевая фольга, Тк, К: 1 − 350; 2 − 500; 3 − 720; 4 − 830 
 

Из относительного изменения интенсивности корреляционного пика 
можно рассчитать кинетические характеристики процесса упорядочения 
[215, 216]. Для наглядности результаты расчета удобно представить в виде 
зависимости значения коэффициента диффузии от температуры конденса-
ции [205, 216], которая приведена на рис. 3.83. 

Видно, что при Тк = 350 ÷ 870 К значения коэффициента диффузии 
находятся в интервале 10−19 ÷ 10−18 см2/с, что на два порядка превышает 
величину коэффициента диффузии атомов титана в вольфраме в массив-
ном состоянии при аналогичных температурах [217], а энергия активации 
диффузии при упорядочении 7 ÷ 8 кДж/моль при конденсации в темпера-
турном интервале 350 ÷ 850 К в несколько раз ниже аналогичного значе-
ния для массивного состояния [64]. 

Причиной наблюдаемого в конденсатах значительного понижения 
энергии активации диффузионных процессов, по-видимому, являются не-
равновесные конденсационные вакансии, появляющиеся в неметалличе-
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ской подрешетке и стимулирующие как диффузию, так и сдвиговую де-
формацию в металлической подрешетке при своем упорядочении. Так, в 
кристаллах монокарбидов (MeC) с решеткой типа NaCl такое сдвиговое 
упорядочение приводит к перестройке решетки. Такая перестройка сопро-
вождается образованим низших карбидов Ме2С. 

 

 
 
Рис. 3.83. Зависимость коэффициента диффузии в металлической подсистеме от 
температуры осаждения конденсатов W−Ti−C состава: 15 мол. % TiC − 
85 мол. % WC 
 

Как было ранее отмечено, появление корреляционного упорядочения 
является следствием разницы в энергии взаимодействия одноименных и 
разноименных атомов [66]. При рассмотрении взаимодействующих ме-
таллических атомов в модели упорядочения с ближним порядком пара-
метр упорядочения αj определяется как отклонение распределения атомов 
в j-й координационной сфере от статистического значения [66]. Полагая, 
что число атомов сорта В в j-й координационной сфере относительно ато-
мов сорта А описывается как ( )

( )
j
A Bn , параметр ближнего порядка относи-

тельно центрального атома А запишется как ( )
( )1 /(1 )j

j A Bn cα = − − (где с − 
атомная концентрация компонента А в бинарном твердом растворе АВ). 
Тогда при наличии корреляции в j-й координационной сфере, когда атомы 
одного сорта будут преимущественно находиться рядом с атомами друго-
го сорта, αj < 0, а в случае преимущественного распределения в j-й коор-
динационной сфере атомов одного сорта αj > 0. 

Исследование ближнего порядка в металлической подрешетке твер-
дого раствора (Ti,W)C методом диффузного рассеяния рентгеновских лу-
чей показало, что как в случае металлического Ti/W твердого раствора, то 
есть при отсутствии углеродных атомов, так и при стехиометрическом со-
ставе углеродной составляющей в твердом растворе (то есть при отсутст-
вии вакансий в углеродной подрешетке) расслоение не происходит, а па-
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раметр ближнего порядка имеет отрицательную величину, что свидетель-
ствует о стремлении системы к разноименному чередованию металличе-
ских атомов [66, 170, 218, 219]. 

В то же время появление вакансий в углеродной подрешетке приво-
дит к принципиальному изменению параметра порядка, связанному с из-
менением его знака с отрицательного на положительный [218, 219]. При-
чем при отклонении содержания связанного углерода от стехиометрии ко-
эффициенты ближнего порядка становятся положительными для всех трех 
анализируемых координационных сфер [66]. Характерное для первой ко-
ординационной сферы изменение порядка в этом случае приведено на 
рис. 3.84. 
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Рис. 3.84. Зависимость параметра ближнего порядка α1 в первой координацион-
ной сфере от концентрации атомов углерода в карбиде (Ti0,6,W0,4)Cy 
 

Вследствие того, что упорядоченное расположение структурных 
элементов при распаде по типу спинодального проявляется в материалах, 
имеющих кубическую или близкую к кубической решетку (например, с 
малой степенью тетрагональности или гексагональную с близкими значе-
ниями периодов а и с) [212, 220, 221, 222], можно ожидать проявление по-
добного эффекта и в конденсатах пересыщенного твердого раствора 
(W, Ti)B2, гексагональная кристаллическая решетка которого относится к 
пространственной группе Р6/mmm с отношением периодов с к а, близким  
к единице. 

Исследование диборидного сечения W−Ti−B системы интересно еще 
и тем, что при низких температурах в ней в достаточно большом концен-
трационном интервале со стороны диборида вольфрама наблюдается 
формирование рентгеноаморфного структурного состояния. 

Для исследования начальной стадии процесса упорядочения в плен-
ках, полученных магнетронным распылением, использовались конденсаты 
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толщиной 1,5 ÷ 2,0 мкм, полученные распылением спеченных мишеней 
состава: 83 мол. % WB2 − 17 мол. % TiB2, а также чистой WB2-мишени. 

На рис. 3.85 приведены характерные дифракционные кривые малоуг-
лового рентгеновского рассеяния (МУРР) для отделенных от подложек из 
слюды и кремния пленок квазибинарной боридной системы WB2−TiB2, 
полученных при разных Тк. 
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Рис. 3.85. Кривые рентгеновского малоуглового рассеяния конденсатами квази-
бинарной системы WB2−TiB2, нанесенными при температуре подложки (Тк, К):  
1 − 350; 2 − 570; 3 − 970; 4 − 1170; 5 − конденсат, полученный распылением 
WB2-мишени при Тк = 770 К [205] 

 
Видно, что даже при самой низкой Тк ≈ 350 К на кривых МУРР вы-

является корреляционный максимум, интенсивность которого  с увеличе-
нием Тк (до Тк = 970 К) (рис. 3.85, кривые 1, 2). При этом тенденция увели-
чения интенсивности корреляционного максимума без смещения его по-
ложения сохраняется до Тк = 770 К. Для конденсатов, полученных при 
Тк = 870 ÷ 970 K, наблюдается смещение положения максимума в сторону 
меньших значений модуля вектора рассеяния 4 sin /s s= = π θ λ

r
, сопрово-

ждающееся уменьшением его интенсивности (рис. 3.85, кривая 3). 
Дальнейшее повышение температуры приводит к еще большему 

смещению максимума интенсивности корреляционной кривой в сторону 
меньших значений s до 0,7 нм−1 при Тк = 1170 К и к уменьшению интен-
сивности практически до границы выявляемости на фоне равномерного 
изменения I(s) МУРР (рис. 3.85, кривая 4). Для сравнения на рис. 3.85 (кри-
вая 5) приведена кривая МУРР от W2B5 конденсата. Видно, что на ней корре-
ляционный максимум не выявляется. 

Для исследования пространственного распределения структуры упо-
рядочения использовались образцы, полученные на слаборассеивающей 
бериллиевой фольге толщиной 15 мкм. При этом малоугловая съемка про-
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водилась при расположении пленки как перпендикулярно падающему 
рентгеновскому пучку, так и при повороте образца на угол 30°. На рис. 3.86  
приведены кривые МУРР после вычета вклада слаборассеивающей берил-
лиевой подложки. 

 

 
 
Рис. 3.86. Малоугловое рассеяние конденсатами квазибинарной боридной сис-
темы, полученными при Тк, К: 1 − 570; 2 − 970; 3 − 1170 [206]. На вставках а, б 
и в для соответствующих Тк приведены участки зависимости I(s), снятые: 1 − по 
схеме нормального (ψ = 0°) и 2 − наклонного (ψ = 30°) падения рентгеновского 
пучка 

 
Видно, что при повороте образца на угол 30° достаточно хорошо вос-

производится форма и интенсивность исходной корреляционной кривой, 
полученной при нормальном падении рентгеновского пучка (с учетом не-
большого уменьшения интенсивности в результате увеличения пути про-
хождения рентгеновского пучка в пленке при ее повороте) для конденса-
тов, осажденных при относительно невысокой температуре (Тк = 570 К), в 
то время как при более высоких температурах Тк = 970 К и Тк = 1170 К по-
является несоответствие этих параметров (рис. 3.86, вставки a, б, в, кривые 
1 и 2). В частности, для пленок, полученных при Тк ≥ 1170 К, при наклон-
ных съемках корреляционный пик практически не выявлялся (рис. 3.86, 
вставка в, кривая 2), что свидетельствует о разрушении в образце упорядо-
чений объемного типа [211, 222]. 

По положению дифракционного малоуглового максимума, которое в 
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случае создания упорядоченной структуры остается практически неиз-
менным в достаточно большом температурном интервале вплоть до дос-
тижения критического значения (что является признаком концентрацион-
ного упорядочения при распаде твердого раствора по типу спинодального 
[124, 211, 212]), можно вычислить период модуляции упорядоченной 
структуры ам. Его величина определяется как ам = 2·π/sm (sm − положение 
максимума интенсивности корреляционной кривой на зависимости I(s)) и 
при спинодальном типе распада соответствует наиболее вероятной длине 
волны концентрационного упорядочения λу при расслоении твердого рас-
твора [211]. Такое представление является приемлемым для диборидного 
сечения системы Ti−W−B, так как формируемая в конденсатах (W, Ti)B2 
фаза имеет периоды решетки а ≈ c ≈ 0,309 нм, то есть практически равные 
в базисных и призматических плоскостях [178]. 

Расчет λу показал, что в температурном интервале 350 ÷ 770 К его зна-
чения остаются практически неизменными и равными ≈ 3,5 нм, а с повыше-
нием температуры до 970 К длина волны концентрационного упорядочения 
возрастает до 3,9 нм. Дальнейшее повышение Тк приводит к резкому увели-
чению λу (до 9 нм при Тк = 1170 К) и сопровождается процессом разупорядо-
чения модулированной структуры, что проявляется в снижении интенсивно-
сти корреляционного пика на фоне равномерно спадающей кривой МУРР I(s) 
(рис. 3.85, кривая 4). 

Сравнение результатов МУРР с данными широкоугловых исследо-
ваний образцов показывает, что размер кристаллитов не является опреде-
ляющим фактором появления корреляционного пика малоугловой ди-
фракции. На рис. 3.87 приведены характерные широкоугловые дифракци-
онные кривые для: 

1 − образцов, полученных при Tк < 670 К. В исследуемом интервале уг-
лов дифракции 2θ = 20 ÷ 150° выявляются несколько галообразных кривых от 
аморфно-кластерной составляющей, на фоне которых проявляются слабые 
дифракционные пики от кристаллической составляющей твердого раствора 
(W,Ti) B2 конденсата; 

2 − образцов, полученных при Tк = 770 ÷ 920 К. В образцах форми-
руется преимущественно текстурированная кристаллическая фаза твердо-
го раствора (W, Ti)B2 с осью текстуры [001], параллельной нормали к 
плоскости роста; 

3 − образцов, полученных при Tк = 1070 ÷ 1170 К. Наблюдается прак-
тически нетекстурированная кристаллическая фаза твердого раствора 
(W, Ti)B2, причиной потери совершенства текстуры которой при высоко-
температурной конденсации является большая степень фрагментации 
(дробления) кристаллитов под действием сжимающих напряжений, разви-
вающихся в конденсатах при осаждении. 
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Рис. 3.87. Фрагменты широкоугловых дифракционных спектров отражения покры-
тиями твердого раствора (W, Ti)B2, отделенными от кремниевой подложки. Темпе-
ратура подложки при конденсации Тк, К: 1 − 570; 2 − 970; 3 − 1070 [206] 

 
На рис. 3.88 приведены электронно-микроскопические (ЭМ) снимки 

двусторонне утоненных конденсатов, полученных при различной Тк [205]. 
Как видно, при относительно невысокой температуре осаждения в пленке 
формируется структура, не имеющая дальнего кристаллического порядка 
(на рис. 3.88,а приведены ЭМ-снимки конденсата, полученного при тем-
пературе Тк = 570 К, с отчетливо проявляющимся контрастом (показан в 
правом верхнем углу рис. 3.88,а в несколько увеличенном виде), харак-
терным для подвергнутой спинодальному распаду неупорядоченной кла-
стерной структуры [223, 224]). При этом на аморфно-кластерный характер 
структуры указывает большое размытие дифракционных рефлексов, сня-
тых в режиме микродифракции (верхний левый угол снимка), а также га-
лообразный характер рефлексов при широкоугловой рентгендифракто-
метрической съемке (рис. 3.87, кривая 1). 

Сопоставление данных ПЭМ и МУРР показывает, что размер облас-
тей с характерным контрастом, выявляемым для не имеющей дальнего 
кристаллического порядка структуры (вставка на рис. 3.88,а), находится в 
интервале 4 ÷ 5 нм, что коррелирует с длиной волны концентрационного 
упорядочения, рассчитанной по положению максимума на кривых 1, 2 
(рис. 3.85). 

Повышение Тк до 970 К не приводит к существенному изменению 
среднего размера (3,7 ÷ 4,0 нм) областей упорядочения в плоскости роста 
конденсата, однако контраст на ЭМ-снимках резко усиливается 
(рис. 3.88,б). С целью получения фазового контраста применялся светло-
польный режим съемки с недофокусировкой, поэтому наличие белых уча-
стков на границе выявляемых упорядоченных блоков свидетельствует об 
их меньшей плотности по сравнению с внутриблочным объемом. При рас-
паде (Ti, W)B2 твердого раствора такой контраст, наиболее вероятно, может 
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возникать при вытеснении более легких атомов Ti и В на границы блоков и 
обогащении внутриблочного объема атомами вольфрама. 

 

 
а б 

в г 
 
Рис. 3.88. Электронно-микроскопические снимки конденсатов, нанесенных при 
Tк, К: а − 570; б − 970; в, г − 1070 [205] 

 
Средний размер блоков, по данным ЭМ-исследований, составляет 

3,7 ÷ 4,0 нм, что находится в хорошем соответствии со средней величиной 
кристаллитов, рассчитанной по размытию наиболее интенсивного дифрак-
ционного пика (10.0) при широкоугловой съемке образца «на просвет» (рис. 

3.89, кривая 2), когда дифракционный вектор 2sink θ
λ

=
r

, как и при ЭМ-

съемках, лежит в плоскости пленки и, таким образом, перпендикулярен век-
тору нормали к пленке n

r
 [184, 186]. 

В то же время размер кристаллитов по направлению нормали к по-
верхности пленки, которое совпадает с направлением падения пучка плен-
кообразующих частиц, превышает 10 нм (размер определен по уширению 
текстурного максимума (00.2), рис. 3.89, кривая 1). Таким образом, при уве-
личении температуры осаждения до 770 ÷ 970 К одновременно с повышени-
ем совершенства текстуры (раздел 3.6) выявляется анизомерный рост кри-
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сталлитов с увеличенным размером в направлении падения пленкообра-
зующих частиц. 

 

 
 

Рис. 3.89. Участки широкоугловых рентгеновских дифракционных спектров, 

снятых на отражение (1 − ||k n
r r

) и на просвет (2 − k n⊥
r r

) для ионно-
плазменных конденсатов квазибинарной системы WB2 −TiB2, нанесенных при 
Tк = 970 К 

 
При более высокой температуре осаждения Тк ≥ 1170 К в конденсатах 

происходит снижение совершенства текстуры [00.1] (∆ψ увеличивается от 7 
до 17°), что проявляется в относительном уменьшении интенсивности ди-
фракционных пиков от плоскостей текстуры при широкоугловой рентге-
новской съемке (рис. 3.87, кривая 3). Из визуализирующих образуемую 
структуру ЭМ-снимков видно, что в плоскости роста пленки формируются 
стержневидные образования со средней длиной ≈ 20 нм и средним расстоя-
нием между образованиями ≈ 5 нм (рис. 3.88,в вставка в правом углу). Та-
кие анизомерные образования формируют более крупные субмикроблоки с 
размером 25 ÷ 50 нм (на правой вставке рис. 3.88 характерные области вы-
делены белой линией), которые, в свою очередь, образуют микромасштаб-
ную периодичность с длиной упорядочения 100 ÷ 200 нм (на рис. 3.88,г по-
казаны границы блоков этого упорядочения). В выявленных субмикробло-
ках можно выбрать определенное направление, параллельно которому рас-
полагаются когерентносвязанные выделения. Характерно, что в разных об-
ластях эти направления имеют разную ориентировку. 

Обобщая эти результаты, можно констатировать, что при высоких 
скоростях переохлаждения, свойственных ионно-плазменной конденсации, 
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создаются условия для формирования пересыщенного (W, Ti)B2 твердого 
раствора в неравновесном состоянии расслоения. При этом, начиная с са-
мой низкой температуры конденсации, происходит концентрационное рас-
слоение твердого раствора, сопровождающееся образованием модулиро-
ванной структуры в конденсате (рис. 3.85, кривая 1). Следует отметить, что 
само явление концентрационного расслоения в твердых растворах реали-
зуется, если энергия взаимодействия между атомами одного сорта велика 
по сравнению с тепловым движением атомов (kT) и возникает тенденция к 
собиранию этих атомов в кластеры в поле градиента концентраций, как 
это более подробно было рассмотрено ранее на примере системы W−Ti−C. 
Поэтому образование модулированной структуры при концентрационном 
расслоении твердого раствора может проявляться как в кристаллических, 
так и в не имеющих дальнего кристаллического порядка материалах, что и 
показано на примере конденсатов W−Ti−B системы при сравнении ре-
зультатов малоуглового рентгеновского и электронно-микроскопического 
исследований (рис. 3.85, кривые 1 − 3, рис. 3.88,а,б). 

Для (W, Ti)B2 твердого раствора с ростом Тк до 970 К структурное 
упорядочение проявляется в повышении степени совершенства модулиро-
ванной структуры, приводящей к увеличению интенсивности корреляци-
онного максимума на кривой малоуглового рассеяния. Такой характер из-
менения свидетельствует, что определяющим степень совершенства струк-
турного упорядочения в этом температурном интервале фактором является 
диффузионная подвижность атомов, которая растет с увеличением Tк. 

Исследование динамики процесса упорядочения проводилось на 
двух сериях образцов, нанесенных на алюминиевую фольгу. В одной се-
рии образцов изменялась температура подложки при конденсации от 350 
до 870 К, а во второй − сконденсированные без нагрева при температуре, 
близкой к 300 К, пленки отжигались в интервале температур 570 ÷ 870 К 
при времени отжига 5 ÷ 90 мин. 

Увеличение температуры конденсации (время осаждения t ≈ 60 мин), 
как и отжиг в течение 30 ÷ 90 мин, что соответствует временному интер-
валу нанесения покрытий, полученных при Тк ≈ 300 К, приводит к повы-
шению степени совершенства концентрационного упорядочения, что со-
провождается увеличением интенсивности корреляционного максимума 
[205, 225]. Как при конденсации, так и при отжиге выявляется зависи-
мость интенсивности корреляционного максимума от температуры. В этой 
связи полезно сделать сравнительную оценку коэффициента диффузии 
атомов при конденсации и отжиге. Из полученных при разных температу-
рах и длительности конденсации и отжига малоугловых кривых можно 
определить коэффициент диффузии D% , который в отличие от коэффици-
ента гетеродиффузии при расслоении имеет отрицательное значение 
[124, 222]. 
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Проведенные для всего исследованного интервала температур и дли-
тельности конденсации и отжига оценки показывают, что подвижность 
атомов, обуславливающая появление переносящих вещество диффузион-
ных потоков [226] при увеличении времени воздействия, имеет тенденцию 
к достаточно существенному понижению. Так, при Tотж = 720 К при наи-
более коротком времени отжига 5 мин среднее значение в этом временном 
интервале D%  ≈ − 6,0×10−19 cм2/с. 

 

 
 
Рис. 3.90. Зависимость D% от времени отжига конденсата при Тотж = 720 К 
 

При увеличении времени отжига до 20 и 40 мин средние в этих вре-
менных интервалах значения D%  уменьшились, соответственно, до D%  ≈ 
−3,4×10−19 cм2/с и D%  ≈ −1,9×10−19 cм2/с, а при 60-минутном отжиге среднее 
значение D%  ≈ −9×10−20 cм2/с. Полученная таким образом временная зави-
симость коэффициента диффузии приведена на рис. 3.90. Видно, что зави-
симость при приближении к начальному временному периоду отжига 
приобретает нелинейный экспоненциальный вид, что свидетельствует о 
большей склонности к концентрационному расслоению при формирова-
нии модулированной структуры конденсированной системы непосредст-
венно в метастабильном постконденсационном состоянии. Оцениваемая 
из графика на рис. 3.90 величина D%  в начальные моменты отжига конден-
сата при Tотж = 720 К может достигать -1×10−18 cм2/с. 

При увеличении Tотж до 870 К величина D%  с приближением к на-
чальной временной стадии структурного упорядочения изменяется еще 
более значительно: от 1,8×10−18 cм2/с при времени отжига 30 мин до 
(0,7…0,8)×10−18 cм2/с при времени отжига 90 мин. 
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Сопоставление результатов влияния термического воздействия при 
конденсации и отжиге на процесс структурного упорядочения для при-
близительно равного промежутка времени (60 мин) показывает, что в тем-
пературном интервале 370 ÷ 770 К диффузионная подвижность упорядо-
чивающихся атомов при нагреве в процессе конденсации значительно 
выше (рис. 3.91). В то же время при температуре, превышающей 870 К, 
различие в средних значениях коэффициента диффузии атомов при кон-
денсации и отжиге уменьшается. 

При сопоставлении с результатами по изучению временной кинети-
ки изменения D прослеживается закономерность: в случае низкой темпе-
ратуры осаждения, при которой формируется наиболее метастабильное 
структурное состояние, наблюдается сильное увеличение диффузионной 
подвижности при упорядочении на начальной стадии отжига. 

 

 
 

Рис. 3.91. Изменение D%  при концентрационном упорядочении в зависимости от 
температуры: 1 − Тк; 2 − Тотж [205] 

 
Полученное значение D при отжиге с t = 3 мин приближается по сво-

ей величине к D при аналогичной температуре конденсации. С увеличени-
ем Тк, а соответственно, при понижении степени неравновесности процес-
са, разница в подвижности атомов при упорядочении в начальные момен-
ты времени и при длительном отжиге уменьшается. 

Таким образом, высокая степень неравновесности структуры, харак-
терная для низкой температуры осаждения, стимулирует протекание диф-
фузионных процессов в металлической подрешетке с подвижностью, 
близкой к диффузии при упорядочении в процессе осаждения конденсата. 
Полученные значения коэффициента диффузии в начальный временной 
период отжига (рис. 3.90) более, чем на три порядка, превосходят анало-
гичные значения для массивного макрокристаллического состояния твер-
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дого раствора (W, Ti)B2, для которого в интервале температур 650 ÷ 750 К 
DTi ≈ (1…3)×10−23 cм2·с−1 [227]. 

В то же время оценки показывают, что при достаточно длительном 
термическом воздействии, составляющем десятки минут, коэффициент 
диффузии атомов при концентрационно-структурном упорядочении при-
ближается по своей величине к коэффициенту гетеродиффузии атомов в 
интерметаллидах [215]. Такое совпадение связано с доминирующим влия-
нием диффузионной подвижности металлических атомов в процессе упо-
рядочения, фиксируемого методом малоуглового рассеяния. Поэтому 
процесс упорядочения металлических атомов, которыми в исследуемой 
системе являются атомы W и Ti, следует считать определяющим кинетику 
изменения интенсивности корреляционного максимума на кривых МУРР. 

Таким образом, сопоставление приведенных оценок диффузионной 
подвижности и наиболее вероятной длины волны концентрационного 
упорядочения в металлической подрешетке при расслоении твердого рас-
твора с результатами ПЭМ исследований показывает, что формирование 
упорядоченной ячейкообразной структуры размером 4 ÷ 5 нм (рис. 3.88) с 
более плотной центральной частью и менее плотной периферией отвечает 
модели структурного упорядочения при концентрационном расслоении, в 
соответствии с которой центральная часть областей упорядочения обога-
щается более тяжелыми атомами вольфрама, а более легкие атомы твердо-
го раствора вытесняются на периферию этих областей [205, 185]. Схема-
тическое представление начальных стадий описанной выше модели рас-
слоения, когда происходит образование сегрегатов (кластеров), но фазовая 
граница не возникает, поскольку структурное состояние материала едино 
и представляет собой непрерывную фазу с флуктуацией состава, приведе-
на на рис. 3.92. В таком материале взаимодействие атомов компонентов 
твердого раствора приводит к тому, что диффузионный поток определяет-
ся не градиентом концентрации, а градиентом химического потенциала, 
вызывая не уменьшение, а усиление концентрационного расслоения (вос-
ходящая диффузия [124, 223, 228]). Конечная стадия формирования после 
образования некогерентной границы с двухфазным состоянием схемати-
чески может быть представлена следующим образом (рис. 92,в): на месте 
обогащения по вольфрамовым атомам образуется β-WB-фаза, а по пери-
ферии − (Ti, W)B2-фаза. С позиции геометрической термодинамики на-
чальная стадия разделения при спинодальном распаде в аморфной фазе 
правильно назвать концентрационным расслоением, которое протекает по 
спинодально-подобному механизму с формированием двух фаз в аморф-
ном состоянии с устойчивыми составами Φ ′  и Φ ′′  [194]. При малых со-
держаниях BХ фазовое разделение может переходить к более высокому 
состоянию завершенности, приближаясь к расслоению на две фазы соста-
вов Е и В (рис. 3.93). 
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Рис. 3.92. Схема начальной стадии формирования модулированной структуры в 
ионно-плазменном конденсате (W, Ti)B2 твердого раствора: а − образование кон-
центрационной неоднородности в материале с аморфноподобной структурой; б – 
периодическая функция распределения элементов в плоскости сечения материала 
(для случая оттеснения наиболее легких элементов (Ti, B) к формируемым грани-
цам блоков), в − конечная стадия формирования фаз кристаллитов на основе кон-
центрационно расслоенных областей (для случая составов с содержанием титана в 
расслаивающемся твердом растворе менее 10 ат. %) 

 
При промежуточных концентрациях BХ фазы вначале происходит 

разделение на две аморфные фазы (концентрационное расслоение), пока-
занные точками А и В на рис. 3.93. 

 

 
 

Рис. 3.93. Схема изменения термодинамического потенциала для квазибинар-
ной системы АХ−ВХ в случае концентрационного расслоения в аморфном со-
стоянии 
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Дальнейшее упорядочение может, например, идти в фазе Ω, перево-
дя ее к точке Р на рис. 3.94, при этом кинетические ограничения не позво-
ляют достичь точки Е. Такое состояние соответствует более высокой 
энергии конденсации или температуре отжига, которая, по данным для 
W−Ti−B системы, соответствует температурному интервалу 700 ÷ 800 °С. 

 

 
 
Рис. 3.94. Схема изменения термодинамического потенциала для квазибинар-
ной системы АХ−ВХ в случае невозможности достижения равновесных фаз из-
за кинетических ограничений и постадийного фазового разделения (сегрегации) 
в аморфном состоянии и в аморфно-кристаллическом состоянии, предшест-
вующем кристаллизации 

 
3.11. Закономерности, присущие диаграммам метастабильного 

фазового состояния ионно-плазменных конденсатов квазибинарных 
систем 

 
Из-за высокой степени неравновесности ионно-плазменных конден-

сированных систем фазовые превращения, которые в них протекают, как 
правило, не соответствуют предсказываемым равновесной фазовой диа-
граммой. Тем не менее, анализ равновесной фазовой диаграммы служит 
отправной точкой в понимании процессов фазовых и структурных пере-
строек, происходящих в данной конкретной системе. Любая термодина-
мическая система стремится, в конце концов, к состоянию термодинами-
ческого равновесия, которое однозначно определяется фазовой диаграм-
мой. Путь достижения этого состояния определяется не только термоди-
намическими параметрами системы, но и другими факторами: кинетиче-
скими, исходным состоянием системы и т. д., и может существенно отли-
чаться от того, который предсказывается равновесной фазовой диаграм-
мой. 
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Сравнительный анализ «равновесного» и реального поведения сис-
темы позволяет выявить особенности процессов фазовых превращений, 
протекающих в наноразмерных системах ионно-плазмеменных конденса-
тов. 

Фазообразование в условиях сильной неравновесности процесса при 
образовании ионно-плазменных конденсатов в тройных карбидных систе-
мах рассмотрим на примере квазибинарного сечения WC−TiC. 

Фазовые равновесия в тройных системах переходных металлов и уг-
лерода обусловлены кристаллическими структурами и термодинамиче-
скими свойствами карбидов, образующихся в двойных системах Ме−С, а 
также взаимодействием переходных металлов между собой [64]. Так как в 
процессе образования карбидов переходных металлов происходит своеоб-
разная конкуренция двух основных процессов: связь Ме−Ме стремится к 
стабилизации d-конфигурации атомов металла, а связь Ме−С − к образо-
ванию устойчивых sp3-конфигураций атомов углерода, то при образова-
нии твердых растворов внедрения чем больше отрицательная величина 
свободной энергии образования легирующего карбида, тем меньше его 
растворимость. 

Исходя из того, что в квазиравновесных условиях взаимная раство-
римость в таких системах определяется энергией упругой деформации 
кристаллической решетки при образовании твердых растворов и прочно-
стью связи Ме−С в легирующем карбиде, достижимая предельная раство-
римость в равновесных условиях WC в TiC составляет 90 мол. % (при 
2970 К), а TiC в WC менее 5 мол. % [26]. При этом растворимость карбида 
вольфрама в карбиде титана увеличивается с ростом температуры от 40 
мол. % при 1770 К до 90 мол. % при 2970 К (рис. 3.95,а). Следует отме-
тить, что для системы TiC−W максимальная растворимость при свойст-
венной этой системе температуре эвтектики 2920 К уменьшается до 47 
мол. %. [64]. Псевдобинарный эвтектический характер диаграммы состоя-
ния установлен также для разреза TiC−W2C с предельной растворимостью 
W2C в TiC при эвтектической температуре 2870 К, близкой к 70 мол. %. 

При построении диаграммы метастабильного фазового состояния 
ионно-плазменных конденсатов необходимо учитывать ряд особенностей. 
Так, к факторам, определяющим отличие метастабильной диаграммы со-
стояния, необходимо отнести влияние внедренных примесных атомов из 
рабочей и остаточной атмосферы. Этот параметр может быть учтен при 
выделении сечения по определяющему концентрацию внедренных атомов 
давлению (рабочему и остаточному), а также по скорости осаждения 
пленкообразующих частиц. Анализ результатов по зависимости элемент-
ного состава ионно-плазменных конденсатов, полученных магнетронным 
распылением, от давления и скорости осаждения в рабочей атмосфере 
инертного газа показывает, что влиянием этого фактора на изменения фа-
зового состава конденсата можно пренебречь при Рр < 0,1 Па, Рост < 10−3 Па 
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и плотности потока металлических пленкообразующих атомов 
jMe > 5×1014 cм−2·с−1. 

 

 
а      б 

 
Рис. 3.95. Квазибинарный разрез равновесной диаграммы состояния системы 
TiC−WC [26] (а) и схематический вид метастабильной диаграммы для конден-
сатов, полученных магнетронным распылением при Uр = 350 ÷ 450 В (б) 
 

Еще одним важным фактором, определяющим фазовый состав кон-
денсата, является селективная десорбция легких атомов с поверхности 
формируемого материала, имеющая место как при термическом (с повы-
шением температуры осаждения интенсивность такой десорбции увели-
чивается), так и при радиационном воздействиях. Последнее в наиболь-
шей мере определяется бомбардировкой отраженными от мишени высо-
коэнергетическими атомами рабочей (Ar или Xe) атмосферы и сказывает-
ся в появлении дополнительных областей на диаграмме состояний обед-
ненных по элементу внедрения фаз. 

На рис. 3.95,б приведен схематический вид правой со стороны кар-
бида вольфрама части метастабильной диаграммы состояния конденсатов 
WC−TiC квазибинарной системы. Эта область на равновесной диаграмме 
состояния до температуры 1970 К отвечает смеси TiC и α-WC-фаз или в 
случае недостатка по углероду TiC и α-W2C-фаз [64]. В конденсатах, по-
лученных из ионно-плазменных потоков, процессы атомного перемеши-
вания и формирования кристаллитов на основе простых высокотемпера-
турных структурных форм являются определяющими, переводя структуру 
материала конденсата в метастабильное для низких температур состояние. 
При этом в результате сверхвысокой скорости термализации пленкообра-
зующих частиц преодоление энергетического барьера для перестройки в 
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равновесные структурные формы за экстремально короткий промежуток 
времени термализации не представляется возможным, что приводит к ста-
билизации избыточного содержания легкого элемента в виде предвыделе-
ний (более подробно описанных в начале главы для вольфрама и карбида 
вольфрама) или на стадии распада твердорастворного состояния путем его 
диффузионного расслоения. В этом случае переход в термодинамически 
стабильное состояние с образованием TiC и WC фаз с некогерентной гра-
ницей растянут во времени, определяемом температурой выдержки кон-
денсата, и при невысокой температуре из-за низкой диффузионной под-
вижности процесс расслоения можно считать заторможенным, а состоя-
ние материала конденсата − квазиравновесным. 

Повышение температуры значительно ускоряет процесс расслоения. 
При этом характерной особенностью такого процесса является формиро-
вание не свойственной массивному состоянию модулированной структу-
ры, появление которой может приводить к значительному изменению 
функциональных свойств материала. В случае нанокристаллического 
структурного состояния характерная температура распада твердого рас-
твора с образованием фаз с некогерентной границей находится в области 
950 ÷ 1150 К. 

Закономерным для конденсированного состояния W−Ti−C системы 
является обеднение легкими углеродными атомами конденсата при высо-
кой Тк, что приводит к формированию низших по содержанию углеродных 
атомов фаз с переходным металлом, имеющим наименьший выигрыш 
свободной энергии при образовании карбида. Таким переходным метал-
лом в рассматриваемой системе является вольфрам, что и обуславливает 
формирование на его основе при температурах выше 1000 К низшего кар-
бида α-W2C или α-W фазы с содержанием в последней углеродных атомов 
в виде увеличивающих период решетки предвыделений. 

При более высокой температуре (более 1150 К) диаграмма состояния 
конденсированного материала приближается к равновесной, где в качест-
ве одной из составляющих выступает низший по углероду карбид вольф-
рама или вольфрам (рис. 3.95,б). 

Сопоставление результатов для TiC−WC квазибинарной системы с 
результатами, полученными для TiB2−WB2 системы, дает основание счи-
тать, что вид диаграммы, подобный представленной на рис. 3.95,б, носит 
достаточно общий для квазибинарных систем фаз внедрения характер. В 
случае TiB2−WB2 системы при высокой температуре осаждения на диа-
грамме метастабильного состояния конденсированного материала появ-
ляются области существования низшей по элементу внедрения β-(W, Ti)B 
фазы с орторомбической кристаллической решеткой, а также образование 
характерной для конденсации со сверхбыстрой «закалкой» области кон-
центрационного расслоения пересыщенного твердого раствора в низко-
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температурной части диаграммы. При этом образование низшей по эле-
менту внедрения фазы идет со стороны фазы переходного металла с 
большей степенью локализации d-электронной конфигурации и, соответ-
ственно, меньшей теплотой образования борида. В паре Ti−W таким ме-
таллом является вольфрам. 
 

3.12. Нанокомпозиты, сформированные при переходе 
от кристаллических к аморфноподобным материалам 

 
Переход от кристаллических к аморфноподобым материалам проис-

ходит в двухфазном материале, например, на основе нитрида A1−xBxN, со-
держащего элемент А, элемент В и азот N, если содержание элемента В, 
добавленного в AN пленку и формирующего аморфную фазу BxNx, непре-
рывно увеличивается от 0 до 100 ат. %, то есть от х = 0 до х = 1 в составе 
A1−xBxN. Количество элемента В, внедренного в A1−xBxN пленку, сильно 
влияет на ее наноструктуру. Развитие наноструктуры пленки при перехо-
де от кристаллических к аморфноподобым материалам схематически по-
казано на рис. 3.96. 

 

 
   а    б    в 
 
Рис. 3.96. Схематическая иллюстрация развития наноструктуры в трехкомпо-
нентной двухфазной А−В−N нанокомпозитной пленке с увеличивающимся ко-
личеством элемента В. Развитие наноструктуры при переходе от кристалли-
ческого материала к аморфноподобному материалу [230] 
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Пленка A1−xBxN с В в интервале от B1 до В2, сформировавшаяся в 
кристаллической области прямо перед переходом от кристаллического к 
аморфноподобному материалу, имеет столбчатую (колонкообразную) на-
ноструктуру, характеризующуюся сильной преимущественной кристалло-
графической ориентацией зерен. Колонки перпендикулярны границе раз-
дела пленка/подложка и состоят из маленьких зерен, ориентированных в 
одном кристаллографическом направлении (см. рис. 3.96). Такое струк-
турное развитие, присущее Zr(Ni)Nx пленке, проанализировано подробно в 
работе [229]. Колонкообразные наноструктуры превращаются с увеличе-
нием содержания В выше В2 сначала в нанокомпозит, в котором каждое 
AN нанозерно окружено тонкой (1 ÷ 2 монослоя, ML) фазой «a-BN» (рис. 
3.96,б) и затем в нанокомпозит, в котором нанозерна вложены в матрицу 
«a-BN» (рис. 3.96,в); «а» обозначает аморфную фазу, а w − расстояние 
разделения между зернами. С дальнейшим увеличением содержания В 
расстояние разделения w между нанозернами увеличивается и количество 
нанозерен уменьшается, вплоть до формирования чистой «a-BN» фазы 
без AN нанозерен. 

Схематические рентгеновские спектры формирования нанокристал-
лических и/или рентгеновских аморфных пленок показаны на рис. 3.97. Из 
этого рисунка видно, что для сплава A1−xBx или нитрида сплава A1−xBxN 
при определенной стехиометрии х происходит перемещение от А(В) к 
В(А) или A(B)N к B(A)N твердым растворам, соответственно. В интерва-
ле х, соответствующем этим переходам, могут быть созданы нанокри-
сталлические и/или рентгеноаморфные однофазные или двухфазные 
материалы. Этот факт зафиксирован при развитии структурного состоя-
ния легированного серебром никеля (Ni1−xAgх) [231] и Ti1−xAlxN нитридно-
го конденсата [232] с увеличивающейся стехиометрией от х = 0 до х = 1 
(см. рис. 3.98). 

 
 
Рис. 3.97. Схема, иллюстрирующая изменение рентгеновских дифракционных 
спектров от двухфазного А1−хВх сплава или А1−хВхN нитрида с увеличивающимся 
соотношением х = А/В от х = 0 (чистый А или нитрид AN) до х = 1 (чистый В 
или нитрид ВN) 
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Рис. 3.98. Изменение рентгеновских дифракционных спектров для (а) Ni1−xAgх 
пленки и (б) Ti1−xAlxN (из [231] и [232]) 
 

В обоих случаях есть «окно», то есть, интервал х, в котором пленки 
имеют рентгеноаморфную структуру. Ширина этого «окна» (перехода) за-
висит от элементного состава пленки и условий осаждения, при кото-
рых формируется пленка. Для Ni1−xAgх пленок непрерывный переход от 
однофазной Ni с текстурой (111) пленки через двухфазные Ni (111) + Ag 
(111) пленки опять к однофазной Ag с текстурой (111) пленке происходит 
в диапазоне концентрации между приблизительно 60 и 80 ат. % Ni. По-
добная ситуация имеет место также для Ti1−xAlxN пленок (см. рис. 3.98,б). 
Однако по сравнению с предшествующим случаем в переходной области 
Ti1−xAlxN пленок, расположенной в интервале между приблизительно х = 
0,5 и 0,85 могут быть сформированы два вида нанокомпозитов: (1) нано-
композитные пленки, состоящие из смеси зерен TiN со структурным ти-
пом NaCl и A1N с вюрцитным структурным типом при х приблизительно 
между 0,5 и 0,6, то есть двухфазные пленки, состоящие из зерен различно-
го химического состава, и (2) нанокомпозитные пленки, характеризую-
щиеся широкими отражениями низкой интенсивности и состоящие из 
смеси вюрцитных зерен различных (0002) и ( )1011  ориентаций при х при-
близительно между 0,6 и 0,85, то есть, однофазные пленки, состоящие из 
зерен одного то же самого материала, но различной кристаллографической 
ориентации [232−237]. При этом только обогащенные Аl пленки Ti1−xAlxN 
с х > 0,6 приводят к повышенной твердости, что объясняет, почему твер-
дые износостойкие Ti1−xAlxN пленки с х ≈ 0,5, изготовленные в различных 
лабораториях [238−240], не показывают повышенную твердость. 
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В настоящее время не полностью ясно, какая смесь зерен − с (1) раз-
личными фазами или (2) различными ориентациями ответственна за 
повышенную твердость бинарных нитридов. Необходимо дальнейшее 
исследование, чтобы разделить оба этих эффекта. Авторы [229] считают, 
что повышенная твердость, наблюдаемая в однофазных материалах, может 
быть вызвана только сосуществованием маленьких однофазных зерен раз-
личных кристаллографических ориентаций. Поэтому внимание должно 
быть обращено на подготовку пленок с контролируемой ориентацией зе-
рен и особенно определению условий осаждения, при которых имеет ме-
сто резкое изменение в кристаллографической ориентации зерен. Кроме 
того, в этом случае есть переходная область, в которой формируются на-
нокристаллические и/или аморфноподобные пленки, так же, как в случае, 
когда изменяется относительное количество элементов А и В в составе 
А1−xВx. 

Сильное изменение в кристаллографической ориентации зерен мо-
жет быть понято при рассмотрении в качестве примера нитридных соеди-
нений (см., например, изменение рентгендифракционных кривых образ-
цов из пленок Ti−Al−V−N с увеличением парциального давления азота 
рN2, показанное на рис. 3.99 [241]). 

 

 
 

Рис. 3.99. Рентгеновские дифракционные спектры для Ti−Al−V−N пленок тол-
щиной 3 мкм, полученных магнетронным распылением сплава TiAlV (7 ат. % 
Al, 7 ат. % V) в рабочей среде Ar + N2 [241] 
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Из рис. 3.99 видно, что переходная область расположена в интервале 
рN2/рT между 0,1 и 0,3. В то время как для более низких значений этого ин-
тервала наблюдается формирование пленок с сильной текстурой TiN 
(111), а для более высоких значений этого интервала характерно образо-
вание сильной текстуры TiN (200) (ось текстуры [100]) в пленках. Пленки, 
полученные в условиях центральной (переходной) области, (а) характери-
зовались тремя широкими, малоинтенсивными TiN (111), TiN (200) и TiN 
(220) отражениями и (б) показывали повышенную твердость приблизи-
тельно 36 ГПа. Это означает, что пленки с повышенной твердостью состо-
ят из смеси нанокристаллических зерен различной кристаллографиче-
ской ориентации. 

Систематические исследования в направлении создания новых на-
нокристаллических и/или аморфных материалов и моделирование новых 
условий, при которых аморфноподобные или кластерные состояния 
предпочтительны термодинамически и/или, возможно, химически по срав-
нению с кристаллическими состояниями [242 − 245], привели к тому, что 
была рассчитана максимальная растворимость В4-типа нитридов в В1-
типе переходных металлических нитридов для некоторых наиболее 
использованных систем (см. табл. 3.10). При этом, например, наиболь-
шая растворимость AlN в TiN очень хорошо соответствует переходной 
области пленок Ti−Al−N (рис. 3.98,б) и хорошо соотносится с повышен-
ной твердостью (47 ГПа) реактивно распыленной пленки, с составом 
Ti0,44Al0,56N, который соответствует переходной области между двумя фа-
зами. 
 

Таблица 3.10 
Максимальная растворимость В4-типа нитрида (AlN) в В1-типе 

переходных металлических нитридов (TiN, VN, CrN, ZrN, NbN, 
HfN, WN) систем Al−M−N, где M = Ti, V, Cr, Zr, Nb, Hf и W [243] 

 
 TiN VN CrN ZrN NbN HfN WN 

AlN (%) 65,3 72,4 77,2 33,4 52,9 21,2 53,9 
 

Детальное исследование влияния парциального давления на струк-
туру тройных Al−M−N систем проведено для конденсатов (Ti, Al)N, осаж-
даемых при комнатной температуре [246], показало, что при парциальном 
давлении азота ниже 0,025 Па формируется аморфное структурное со-
стояние (Ti, Al)N-конденсата. С увеличением давления (0,025 ÷ 0,075 Па) 
структура пленок изменяется: наблюдается одновременное существование 
нанокристаллической (Ti, Al)N и аморфной фазы AlN. При дальнейшем 
увеличении парциального давления в интервале 0,05 ÷ 0,1 Па формируется 
нанокомпозитная пленка, которая состоит из нанокристаллической матри-
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цы (Ti,Al)N и аморфных включений AlN. Такие структурные изменения 
приводят к очень высокой твердости пленок. 

Гредич и Златанович [247] изучили влияние мощности пучка на 
свойства (Ti,Al)N системы, полученной магнетронным распылением. При 
регулировании подводимой мощности к распыляемому материалу полу-
чались покрытия с различной структурой и свойствами. В частности, с 
увеличением мощности магнетрона в покрытиях усиливается совершенст-
во столбчатой структуры роста, а сами они становятся более плотными 
(рис. 3.100).  
 

  
а    б     в 

 
Рис. 3.100. Снимки поперечного среза покрытий (Тi, Al)N, полученных при 
разных мощностях разряда магнетрона: а − 2,65 кВт; б − 3,65 кВт; в − 4,65 кВт 
[247] 

 
Этот эффект объясняется тем, что в условиях высокоскоростного 

напыления обычно формируется столбчатая структура покрытия, т. е. в 
этом случае каждый атом (ион) удерживается на поверхности напыления в 
точке столкновения без существенной поверхности диффузии. 

Также при увеличении мощности от 2,65 до 4,65 кВт отмечено по-
вышение микротвердости нанесенного покрытия от 23,5 ГПа (2400 HV) до 
28,4 ГПа (2900 HV), что, по мнению [247], является следствием повыше-
ния остаточных напряжений и формирования более плотной структуры. 
При этом с увеличением мощности увеличивается отношение металл/азот, 
в то время как отношение компонентов Al/Ti уменьшается. 

 
3.13. Фазообразование в тройных системах при полной или час-

тичной нерастворимости 
 

В качестве примера полной нерастворимости между осажденными 
компонентами в работе [194] рассмотрены системы TiC−Ag и WC−Ag, в 
которых Ag является некарбидообразующим элементом. На рис. 3.101 
приведен участок для системы WC−Ag как пример рентгендифракционно-
го спектра от систем с нерастворимостью.  
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Рис. 3.101. Рентгендифракционные спектры от конденсата WC−Ag, 
осажденного при 250 °С на кремниевую подложку 

 
Как видно, формирование метастабильной β-WC фазы с кубической 

решеткой происходит и в случае второго некарбидообразующего элемен-
та, причем как кубический WC, так и кубический Ag имеет в осажденных 
пленках кристаллическое состояние с четким разделение WC и Ag фаз. 

Электронно-микроскопические исследования пленок показали, что 
при низких содержаниях Ag выявляются мелкодисперсные включения 
частиц из серебра в карбидную матрицу. При увеличении содержания Ag 
обнаруживались намного более крупные скопления серебряных атомов. 
Так как использовалась одинаковая температура осаждения, то из этого 
следует, что коэффициент диффузии атомов Ag внутри пленки зависит от 
их концентрации [194]. При этом значительная часть атомов Ag диффун-
дирует к поверхности, и, таким образом, можно ожидать формирования, в 
конечном случае, бислойной системы WC/Ag. Подобно описанным на-
блюдались эффекты в системе Au−ZrO2 [248]. 

Использование в качестве второй составляющей кремния или карби-
да кремния приводит к значительной подверженности такой системы 
аморфизации. Так покрытия WC−SiC квазибинарной системы толщиной 
700 ÷ 1000 нм, полученные магнетронным распылением при температуре 
осаждения 350 °С являются кристаллическими, со стабилизированной ку-
бической модификацией решетки карбида вольфрама при невысоком (до 
11 ÷ 12 мол. % SiC) содержании SiC составляющей (рис. 3.102, нижняя 
кривая) [194]. При содержании SiC более 12 % видна тенденция к возрас-
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тающей роли аморфного состояния, а вблизи 20 % SiC покрытия имеют 
дифракционную картину, характерную для аморфной фазы. Следует отме-
тить, что повышение температуры формирования покрытия приводит к 
смещению концентрационной области аморфизации в сторону больших 
содержаний SiC составляющей. В то же время при повышении температу-
ры, например, до 600 °С, как это было сделано в работе [249], при содер-
жании 22 % SiC на месте аморфного «гало» появляются пики от нанокри-
сталлической кубической фазы с ГЦК решеткой. 

На основании дифракционных картин (рис. 3.102) с увеличением SiC 
составляющей ожидалась последовательность структурных состояний: 
кристаллическое → кристаллическое + аморфное → аморфное. 

 

 
 
Рис. 3.102. Вид рентгендифракционных спектров для разного содержания SiC 
составляющей в конденсате (проценты указаны в центре кривых) системы 
WC−SiC. В верхней части приведены линейки интенсивности для порошков 
карбида вольфрама с кубической (PDF 20−1316) и гексагональной решеткой 
(PDF 35−0776) 

 
Однако исследования, проведенные с помощью высокоразрешающей 

просвечивающей электронной микроскопии, выявили другую тенденцию. 
На рис. 3. 103 показаны ПЭМ снимки микроструктуры пленок с составом 
от 11,6 до 38 % SiC. Без SiC пленки имеют пористую структуру с низкой 
межколончатой плотностью [250]. По мере добавления SiC начинает по-
являться менее плотная аморфная фаза между кристаллическими областя-
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ми вслед за появлением областей аморфной SiC фазы (рис. 3.103,б). По 
мере увеличения SiC составляющей в пленке количество аморфной фазы 
возрастает, а сама она располагается как в промежутке между кристалли-
тами, так и в виде областей внутри кристаллитов [250]. Дальнейшее уве-
личение содержания SiC приводит к появлению структуры, состоящей из 
взаимосвязанных областей с аморфной структурой. Эти области проявля-
ются в виде наноразмерной доменной структуры, заключенной в венопо-
добную сетку (рис. 3.103,в,г). 

 

 
 
Рис. 3.103. ПЭМ снимки микроструктуры конденсатов WC−SiC при содержа-
нии SiC составляющей: а) 11,6 %; б) 17,2 %; в) 25,9 %; г) 38,2 % 
 

На рис. 3.104 более детально показана микроструктура пленки, со-
держащей 25,9 % SiC. Рис. 3.104,б показывает локальную кристалличе-
скую область, а рис. 3.104,в − высокоразориентированную область с ма-
лыми участками кристаллических вкраплений. 

В качестве еще одного примера систем, подверженных переходу от 
кристаллического к аморфному состоянию, рассмотрим систему 
Mo2C−SiC [194]. Дифрактограммы пленок, полученных магнетронным 
распылением при температуре 350 °С, при низком процентном содержа-
нии SiC составляющей (до 5,9 %) показывают наличие кристаллической 
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структуры с гексагональной решеткой Mo2C фазы. При 9,2 % SiС появля-
ются два пика, не соответствующие Mo2C фазе, что говорит об образова-
нии новой фазы, дифракционные пики которой соответствуют ГЦК ре-
шетке со структурным типом NaCl. При содержании выше 11,2 % SiС 
структура, в основном, является аморфной или состоящей из двух сосуще-
ствующих аморфных фаз. 
 

 
Рис. 3.104. Высокоразрешающие ПЭМ снимки WC−SiC образцов при содержа-
нии 25,9 % SiC: а) рисунок показывает фазовое разделение; б) и в) − детали 
кристаллизации на снимке (а). На снимке в) видна высокоразориентированная 
область с локальными включениями кристаллитов [250] 

 
Таким образом, в случае системы Mo2C−SiC последовательность 

структурных превращений с увеличением содержания SiС фазы можно 
представить так: кристаллическая Mo2C (возможно, с малым содержанием 
аморфной фазы) → смеси нанокристаллических фаз с гексагональной и 
кубической решетками → нанокристаллическая/разупорядоченная струк-
тура, которая затем становится аморфной (рис. 3.105). 

Еще одной карбидной системой, показавшей аналогичные структур-
ные преобразования, но при более высоком удельном содержании SiC со-
ставляющей, является Zr−Si−C система [229]. 

Таким образом, увеличение содержания SiC приводит к постепенно-
му формированию аморфного состояния всего материала конденсата. На-
личие области несмешиваемости приводит к фазовому расслоению по 
спинодально-подобному механизму. В случае аморфного состояния при 
этом формируются кластеры, обогащенные преимущественно одним из 
составляющих элементов. При этом, в случае низкого содержания SiC со-
ставляющей, как показали рассмотренные выше примеры, фазовое рас-
слоение может переходить к более высокой степени завершенности с об-
разованием кристаллической или кристаллических фаз. 

Это обусловлено тем, что при меньшем содержании SiC в пленке 
атомы карбида кремния обладают большими коэффициентами диффузии, 
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так как представляют собой примесные образования, что стимулирует их 
«выдавливание» из области WC, ZrC или Mo2C зерен, позволяя последним 
полностью кристаллизироваться. 

 

 
 
Рис. 3.105. ПЭМ снимки Mo−Si−C пленок: а) только Mo2C; б) 4,8 % SiC;            
в) 7,4 % SiC; г) 11,2 % SiC [194] 

 
В нитридных системах, полученных магнетронным распылением, 

таких, например, как Zr−Si−N, аморфизация происходит на более ранней 
стадии при достижении содержания кремниевых атомов в пленке около 
5 ÷ 7 ат. % [252, 253]. При этом, по данным рентгеновской фотоэмиссион-
ной спектроскопии, энергия связи нитрида кремния в такой аморфнопо-
добной композиции соответствует образованию фазы Si3N4. 

Аморфизация структуры приводит к резкому уменьшению сжимаю-
щих напряжений в конденсате (рис. 3.106,а) и сопровождается падением 
его твердости (рис. 3.106,б). 
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Рис. 3.106. Изменение напряженного состояния (а) и твердости (б) Zr−Si−N 
конденсатов от содержания кремния [252] 
 

3.14. Морфология роста многоэлементных конденсатов 
 
Модели морфологии роста, описанные ранее, Мовчана-Демчишина − 

для металлических материалов и термических методов [13, 14, 254] и 
Торнтона − для катодного распыления [5], сильно изменяются, если в 
пленку добавить легирующие примесные элементы. Примеси или сверх-
стехиометрическая концентрация собственных атомов в сплавах останав-
ливают рост зерна и стимулируют новое зародышеобразование. Это явле-
ние приводит к формированию глобулярной структуры, область сущест-
вования которой по сравнению с вышеприведенными диаграммами рас-
ширяется в сторону низких и высоких значений п плT T с увеличением со-
держания примесей или добавленных атомов в пленке; здесь Tп − темпера-
тура подложки при осаждении и Tпл − температура плавления материала 
покрытия (рис. 3.107). 

Для среднего и высокого содержания примесей или добавленных 
атомов полностью исчезает столбчатая микроструктура, которая типична, 
главным образом, для зоны I однофазных пленок [5]. Этот эффект описы-
вается моделью, которая была развита Барном и Адамиком [255, 256]. 
Микроструктуру, идентичную предсказанной в модели Барна и Адамика 
(рис. 3.107,а), имеют двухфазные нанокомпозитные покрытия, например, 
в работе [257] Zr−Cu−N с низким (1,2 ат. %) и высоким (20 ат. %) содер-
жанием Cu. Следует отметить, что уже приблизительно 7 ат. % Cu доста-
точно, чтобы сформировать плотные мелкозернистые пленки Zr−Cu−N без 
столбчатой микроструктуры. Подобное преобразование столбчатой мик-
роструктуры в плотную мелкозернистую можно наблюдать и для TiN пле-
нок, в которые были включены атомы Si, то есть, для Ti−Si−N пленок 
[255]. Пленки Ti−Si−N с низким (< 5 ат. %) содержанием Si имеют столб-
чатую микроструктуру, в то время как пленки с 11 ат. % Si и 14,9 ат. % Si 
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уже не имеют столбчатой микроструктуры кристаллитов, а состоят из на-
нокристаллических равноосных TiN зерен. 

 

 
 

Рис. 3.107. Сравнение модели Барна и Адамика с экспериментом: а − модель 
для двухфазных пленок; б − поперечное сечение Zr−Cu−N пленок с низким (1,2 
ат. %) и высоким (20 ат. %) содержанием меди [255] 

 
Кроме того, стоит отметить, что переход от столбчатой к нанокри-

сталлической равноосной микроструктуре соответствует переходу от кри-
сталлического к рентгеноаморфному состоянию. В то же время, в бинар-
ном Ti−Si сплаве уже начиная приблизительно с 12 ат. % Si обнаружива-
ется несколько дифракционных пиков, что означает, что пленка состоит из 
смеси зерен различных кристаллографических ориентаций. Бинарные 
Ti−Si пленки, в которых содержание Si превышает 12 ат. %, − рентгеноа-
морфные. Подобное поведение также показывают Zr−Si−N пленки. Ока-
зывается, столбчатая микроструктура исчезает, если количество Si, добав-
ленное к основному ZrN материалу, превосходит приблизительно 5 ат. % 
[252, 253], так как при этой концентрации начинается формирование рас-
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смотренного в предыдущем разделе аморфноподобного структурного со-
стояния. 

Все это указывает на то, что преобразование столбчатой микро-
структуры в плотную мелкозернистую может иметь место также в случае, 
когда однофазный материал преобразуется в двухфазный, например, при 
изменении его химического состава. Это явление было продемонстриро-
вано для Ti1−xAlхN пленок [231]. В то время как микроструктура этих пле-
нок столбчатая при x = 0,3, пленки с x = 0,57 были очень однородными и 
без признаков столбчатой микроструктуры. Стехиометрия x = 0,57 соот-
ветствует диапазону концентрации между 50 и 60 ат. % Аl, в котором мо-
гут быть сформированы двухфазные пленки, состоящие из смеси TiN зе-
рен и AlN зерен. Это изменение в стехиометрии пленки также соответст-
вует переходу от кристаллической к аморфной фазе в бинарном Ti−Аl 
сплаве. А именно, было установлено, что конденсаты сплава Ti−Аl, со-
держащие 35 − 59 ат. % Аl, являются рентгеноаморфными [230]. 

Приведенные результаты указывают на то, что пленки с плотной 
мелкозернистой микроструктурой могут формироваться не только при 
внедрении примесей и/или легирующих добавок, но также и при выборе 
таких условий осаждения, которые позволяют формировать пленки, со-
стоящие из смеси нанокристаллических зерен различных кристаллографи-
ческих ориентаций, и/или с различными структурными типами кристал-
лических решеток и зерен с сильной преимущественной кристаллографи-
ческой ориентацией. 

 
3.15. Закономерности образования аморфно-кластерного состояния 
материала из низкоионизированных ионно-плазменных потоков 

 
Из данных рентгендифракционных исследований известно, что в 

случае перехода структурного состояния материала к кластерным образо-
ваниям на дифракционном спектре наблюдаются размытые «галообраз-
ные» кривые [69, 97]. Процесс кластеризации может происходить как на 
стадии получения, так и при вылеживании материала в результате концен-
трационного упорядочения [59]. Необходимо отметить, что малая энергия 
активации процессов перестройки в таких материалах связана с тем, что 
кластерные, как и аморфные материалы, обладают значительным запасом 
свободной энергии из-за большего числа оборванных связей по сравнению 
с кристаллическими материалами того же состава, а процесс аморфизации 
означает переход металла (сплава) в метастабильное разупорядоченное 
состояние, которое отделено от стабильного кристаллического состояния 
энергетическим барьером высотой ∆E (∆E − энергия активации кристал-
лизации). При ∆E ≈ k⋅T тепловое движение атомов активирует переход из 
аморфного в кристаллическое состояние. 
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Следуя теории кристаллоподобного строения расплавов, в соответ-
ствии с которой [257] расплав рассматривается как кристалл в состоянии 
большого диспергирования на кластеры размером 1,5 ÷ 3 нм, можно про-
вести оценку характерной величины области взаимодействия, которая 
представляет собой область квазиупорядочения в расплаве или область 
кластеризации в наноматериалах, полученных конденсацией при относи-
тельно невысокой температуре 300 ÷ 350 К. Для этого используется соот-
ношение [97]: Rm ≈ 10/∆s, где ∆s − ширина первого широкоуглового кор-
реляционного максимума в координатах «интенсивность − вектор рассея-
ния s». Полученное выражение следует из того, что радиус корреляции 
(величина области взаимодействия) обратно пропорционален полуширине 
максимума интерференционной кривой Rm = 2·π3·z2/6,25∆s [97], где z − ин-
декс максимума. Для первого максимума (z = 1) Rm ≈ 10/∆s. 

Появление таких «галообразных» кривых характерно, например, для 
ионно-плазменных конденсатов квазибинарных систем при добавлении в 
качестве третьего или четвертого компонента к металлическому твердому 
раствору таких элементов, как Si, О или В. В первом случае, часто приме-
няемом для получения тройных сверхтвердых материалов, аморфизация 
наступает при превышении некоторого небольшого концентрационного 
порога. В большинстве случаев для слабоионизированной плазмы, к кото-
рой относится магнетронное распыление, это 5 ÷ 10 ат. %. Добавление ки-
слородных атомов значительно понижает концентрационную область 
аморфизации [258]. 

Аморфизация при осаждении однокомпонентных материалов на-
блюдается как в тонких, так и толстых слоях легких материалов, таких, 
например, как углерод или бор [230, 259, 260]. 

Бориды вообще показывают большую склонность к аморфизации 
даже в двухэлементных материалах, наиболее показательным среди кото-
рых является борид вольфрама (см. выше). 

Склонными к аморфизации являются и трехэлементные материалы 
на основе фазы внедрения переходного металла и материалов с малым 
растворением неметаллических элементов, таких как Cu, Ni, Ag и др. В 
частности, для получения керамики с низкой хрупкостью ее дополняют 
третьим элементом, например в ZrО2 керамику для этого добавляют медь 
[261], получая, таким образом, систему Zr−Cu−O. В этом случае если ма-
лое количество (≤ 2 ат. %) меди практически не влияет на структуру кон-
денсата ZrО2, то большое (24 ÷ 38 ат. %) количество меди, внедренное в 
ZrО2 конденсат, приводит к сильному подавлению ее кристаллизации 
вплоть до образования аморфноподобной структуры. 

Как показали исследования начальной стадии роста с использовани-
ем для усиления дифракционного эффекта многослойных периодических 
систем, аморфноподобное структурное состояние является характерным 
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для малой толщины слоев 8 ÷ 9 нм не только в случае конденсатов легко-
плавких, но и тугоплавких металлов, таких, например, как вольфрам (сис-
тема W/Si), или тугоплавких фаз внедрения, таких, как карбид вольфрама 
(система WC/Si) [59, 63, 69, 262] (рис. 3.108). 
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Рис. 3.108. Участки дифракционных спектров многослойных композитов W/Si 
(dw = 7,5 нм) (1) и WC/Si (dwс = 9,0 нм) (2) до и после отжига при 970 К в тече-
ние 60 мин (3) 

 
Следует отметить, что достижение аморфноподобного состояния для 

однокомпонентных тугоплавких металлов из-за их малой вязкости воз-
можно лишь при очень высокой скорости закалки, превышающей 
1013 град./с [263]. 

Кристаллизация аморфноподобного состояния начальных стадий 
роста конденсата происходит в многослойных системах при достаточно 
высокой температуре отжига: 750 ÷ 800 К для нанометровых вольфрамо-
вых слоев и при 950 ÷ 970 К для слоев карбида вольфрама [63]. В послед-
нем случае характерным является образование при отжиге в качестве пер-
вой кристаллической фазы метастабильной β-WC фазы, что хорошо согла-
суется с правилом ступеней Оствальда, в соответствии с которым первой 
при переходе от аморфного к кристаллическому состоянию будет образо-
вываться фаза с менее устойчивой (метастабильной) формой [264]. 

Примесные атомы, попадающие в растущий конденсат, стабилизи-
руют аморфноподобную структуру, делая ее устойчивой к кристаллизации 
при повышенных температурах осаждения. В этой связи можно привести 
результаты работы [265], в которой при исследовании структурного со-
стояния начальных стадий роста было выявлено, что степень аморфизации 
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структуры конденсата толщиной 10 ÷ 15 нм напрямую определяется со-
держанием примесных атомов О, С. В частности, установлено, что при 
уменьшении скорости конденсации дисилицида тантала и, соответствен-
но, увеличении содержания в осаждаемом материале примесных атомов 
доля аморфной фазы в конденсате повышается, а температурный интервал 
перехода из аморфного в кристаллическое состояние сдвигается в сторону 
более высоких значений. 

Можно отметить повышение склонности к аморфизации и кластери-
зации структуры в ионно-плазменных конденсатах фаз внедрения на ос-
нове переходных металлов с малой теплотой образования фазы внедрения 
и отношением радиусов металлоида к металлу, превышающим число Хэг-
га. В частности, использование переходных металлов Ti и W с относи-
тельно высокой и низкой теплотой образования фаз внедрения на их осно-
ве показало, что уменьшение относительного содержания титановых ато-
мов в конденсатах твердых растворов на Ti/W основе делает систему бо-
лее подверженной аморфизации при осаждении [178]. 

Стабилизация аморфноподобного состояния в конденсатах системы 
W−B коррелирует с большим отношением в этом случае атомных радиу-
сов бора к вольфраму (rB/rw ≈ 0,62). Как известно, в соответствии с эмпи-
рическим правилом Хэгга, структуры внедрения с достаточно простыми 
металлическими подрешетками могут образовываться лишь в тех случаях, 
когда отношение атомных радиусов металлоида к металлу удовлетворяет 
неравенству rX/rMe ≤ 0,59. При большем значении rX/rMe размеры пустот в 
кристаллической решетке оказываются недостаточными для размещения 
неметаллического атома, что приводит в равновесных условиях к форми-
рованию сложных структурных форм. Как показали авторы работы [268], 
данный критерий может быть эффективно использован и для предсказа-
ния структурного состояния имплантированных сплавов. В соответствии с 
этим критерием высокодозная имплантация высокоэнергетических неме-
таллических ионов в металлическую матрицу должна приводить к форми-
рованию кристаллических фаз, если rX/rMe < 0,59. Если же rX/rMe  > 0,59, то 
следует ожидать образование метастабильного аморфного сплава, так как 
в этом случае формирование соединений с простой структурой невозмож-
но. При этом верхнего предела значения отношения радиуса металлоида к 
радиусу металла, вызывающего аморфизацию, по-видимому, не существу-
ет [269]. 

Закономерности, полученные при высокодозном легировании путем 
ионной имплантации, при котором состав получаемых смесей не лимити-
руется принципами термодинамики, могут быть использованы и при про-
гнозировании структурного состояния ионно-плазменных конденсатов. 
Наиболее подверженными аморфизации должны в ряду элементов вне-
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дрения Si−B−C−N быть силициды и бориды из-за наибольшего атомного 
радиуса металлоида. 

В соответствии с данными по формированию структуры при 
jMe = 1014 ÷ 1016 см−2·с−1 ионно-плазменных конденсатов разных систем 
«переходной металл−металлоид» предложен подход к прогнозированию 
структурного состояния ионно-плазменных конденсатов, который основан 
на использовании соотношения атомных радиусов металлоида к металлу 
Хэгга [59]. Для интервала температур осаждения Тк = 0,1 ÷ 0,3Тпл при со-
отношении радиусов менее 0,59 происходит формирование кристалличе-
ских структур (рис. 3.109). 

 

 
* − [164] 

 
Рис. 3.109. Зависимость структурного состояния материала ионно-плазменного 
конденсата системы «переходной металл−металлоид» от соотношения атомных 
радиусов металлоида (rx) и метала (rMe): A − аморфноподобное состояние; К − 
кристаллическое состояние [59] 

 
При соотношении, превышающем 0,59, при котором в равновесных 

условиях образуются фазы со сложной кристаллической решеткой, при 
осаждении из ионно-плазменных потоков стимулируется формирование 
аморфноподобного структурного состояния, что было апробировано для 
систем W−B, Сr−B, а также для квазибинарной системы TiB2−WB2 с 
большим содержанием WB2 составляющей. Кроме того, на рис. 3.109 при-
ведены данные из работы [164], в которой структурное состояние было 
определено для ионно-плазменных конденсатов карбидов переходных ме-



 248

таллов для большого числа двойных и тройных систем. Для последних 
переход в аморфноподобное состояние наблюдался в случае наибольшего 
соотношения rC/rNi ≈ 0,63 при содержании 15 ат. % никелевых атомов в 
тройном карбиде на основе карбида вольфрама, а для Fe и Co с меньшим 
атомным соотношением rC/rМе ≈ 0,62 аморфноподобное состояние в кон-
денсате достигалось при содержании более 20 % соответствующих метал-
лических атомов в конденсированном материале. 

Таким образом, для переходных металлов, атомный радиус которых 
лежит в интервале 0,145 ÷ 0,139 нм, образование кристаллических фаз хи-
мических соединений должно происходить в основном в конденсатах фаз 
внедрения с небольшим атомным радиусом металлоида (N, C). 

Следует отметить, что приведенная на рис. 3.109 зависимость полу-
чена для стандартных схем магнетронного распыления без потенциала 
смещения. В случае значительного повышения энергии бомбардирующих 
растущее покрытие частиц, например, при подаче потенциала смещения, 
может наблюдаться изменение температурной области формирования 
аморфноподобного структурного состояния или же появление таковой в 
случае образования кристаллической структуры при нормальных услови-
ях для rX/rMe < 0,59. 

 

 
 
Рис. 3.110. Изменение структурного состояния пленок системы Zr−B в зависи-
мости от температуры подложки и приложенного к ней потенциала смещения 
[268] 

 
Так, в работе [268] установлено, что при распылении мишени дибо-

рида циркония и фиксированной мощности магнетронного распыления 
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180 Вт подача потенциала смещения -200 В приводит к формированию 
аморфноподобного структурного состояния уже при комнатной темпера-
туре (несмотря на отношение rX/rMe < 0,59), а при высоком потенциале 
смещения -600 В − к сохранению такого состояния до достаточно высокой 
температуры 200 ÷ 250 °С (рис. 3.110). 

 
3.16. Диффузионная подвижность металлических атомов в модели 

низкотемпературного формирования конденсатов 
 
Для образования зародышей кристаллической структуры на поверх-

ности роста необходимо, чтобы в течение времени осаждения одного мо-
нослоя поверхностная подвижность металлических атомов была доста-
точной для перемещения на расстояние межатомного порядка, то есть при 
j = 1015 см−2·с−1 подвижность была бы равной 10−16 ÷ 10−15 см2·с−1. В то же 
время коэффициент диффузии металлических атомов в сформированном 
конденсате в наноструктурном или кластерном структурном состоянии, 
как показали результаты при формировании модулированной структуры в 
квазибинарных системах на основе W/Ti твердого раствора, при длитель-
ном часовом отжиге не превышает 10−19 см2·с−1. В начальные моменты от-
жига сильно неравновесной структуры конденсата подвижность атомов 
несколько более высокая, однако и в этом случае величина 
Dп < 10−18 см2·с−1 [59]. Коэффициент диффузии при упорядочении в про-
цессе конденсации того же порядка (0,7 ÷ 8)×10−18 см2·с−1. Эта величина на 
четыре порядка превосходит аналогичное значение для массивного со-
стояния, однако значительно ниже поверхностной подвижности атомов. 

Сопоставление полученных данных показывает, что процесс кон-
центрационного расслоения становится энергетически выгодным и пото-
му протекает не в начальный момент формирования поверхностного слоя, 
а в процессе роста конденсата в его приповерхностной области. В этом 
процесс расслоения подобен происходящему в приповерхностном объеме 
растущего конденсата формированию текстуры и кристаллизации меж-
фазных слоев под действием конденсационных напряжений. На рис. 3.111 
приведена схема протекающих таким образом процессов при осаждении 
конденсатов фаз внедрения с решеткой типа NaCl [33] на примере 
(W, Ti)C твердого раствора. 

При формировании поверхностного слоя высокая подвижность ато-
мов приводит к образованию текстуры (111), минимизирующей поверхно-
стную энергию кристаллитов. Это проявляется на дифракционных спек-
трах конденсатов в виде увеличения относительной интенсивности отра-
жений от плоскостей (111) на начальной стадии роста. В дальнейшем рост 
конденсата сопровождается развитием напряженного состояния в объеме 
конденсата, что приводит к формированию текстуры (100), кристаллиза-
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ции межфазных слоев и концентрационному расслоению. В последнем 
случае в основе протекания процесса расслоения в конденсируемых мате-
риалах лежит различное действие факторов, определяющих термодинами-
ческий потенциал материала [269]. 

 

 
(  − Ti,  − W,  − C) 

 
Рис. 3.111. Схема характерных диффузионных процессов в приповерхностных 
слоях (а) и объеме (б) растущего конденсата (W, Ti)C твердого раствора 

 
Так, на стадии формирования поверхностных слоев конденсируемых 

атомов, когда минимален вклад в термодинамический потенциал (F = U − 
T·S) фактора внутренней энергии (U), определяемого объемным состояни-
ем материала, основной вклад вносит вероятностный фактор S (энтропия). 
Наибольшая величина S соответствует максимальной вероятности термо-
динамического состояния, которое достигается при хаотическом распре-
делении металлических атомов в твердом растворе. При увеличении тол-
щины конденсата в его объеме становится существенным фактор внут-
ренней энергии, который стимулирует упорядочение (кластеризацию), так 
как при этом минимизируется воздействие фактора примесных атомов. 
Действие этого фактора приводит к кластерообразованию с периодиче-
ской модуляцией состава. 

Следует также отметить, что объемная диффузионная подвижность, 
достигающая в конденсатах 10−18 см2·с−1, значительно ниже поверхностной 
подвижности осажденных атомов. С этим, по-видимому, связана более 
высокая температура формирования равновесных фаз в конденсате при 
осаждении. Действительно, в случае, например, карбида вольфрама для 
формирования равновесной α-WC фазы с гексагональной решеткой необ-
ходимо, чтобы подвижность металлических атомов, близкая к 10−15 см2·с−1, 
была как минимум в нескольких приповерхностных слоях для обеспече-
ния объемной минимизации энергии при образовании α-фазы, что стано-
вится достижимым только при высоких температурах осаждения [144]. 
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3.17. Модель развития структурного состояния поверхностных слоев 
под действием термического фактора при осаждении 

 
Выделяя термический фактор в качестве определяющего фактора 

влияния при осаждении конденсатов из низкоионизированных ионно-
плазменных потоков, можно построить модель развития структурного со-
стояния поверхностных слоев при разной степени воздействия этого фак-
тора. 

Для этого использована полученная в работах [270, 271] последова-
тельность состояний при повышении температуры осаждения из ионно-
плазменных потоков: аморфно-кластерное → β−кристаллическое (мета-
стабильное) → α-кристаллическое (равновесное). Каждое последующее 
состояние из этого ряда отличается повышением плотности материала и 
уменьшением термодинамического потенциала. При этом даже относи-
тельно низкая температура осаждения без дополнительного нагрева 
(≈ 300 К) для большинства материалов с простой кристаллической решет-
кой (например, кубической типа NaCl) оказывается достаточной для фор-
мирования в конденсате второй стадии − метастабильного β-
кристаллического состояния. Образование метастабильных фаз соответст-
вует правилу ступеней Оствальда, в соответствии с которым на пути пре-
вращения из аморфного состояния в кристаллическую равновесную фазу 
существует устойчивое в определенном энергетическом интервале мета-
стабильное состояние. 

При этом следует отметить, что процесс осаждения из ионно-
плазменных потоков на подложку с контролируемой температурой имеет 
много общих черт с внедрением атомов при ионной имплантации, по-
скольку наблюдается падение отдельных атомов в определенные проме-
жутки времени. В этом случае каждый осаждающийся на подложку атом 
может либо найти незаполненную атомную связь и занять упорядоченное 
положение, либо при недостаточной атомной подвижности остаться в 
случайном положении. Таким двум вариантам по окончании процесса 
осаждения будут соответствовать кристаллическое или аморфноподобное 
структурное состояние материала. 

Исходя из последовательности: аморфно-кластерное состояние → β-
кристаллическое (метастабильное), формирование высокотемпературных 
β-фаз, соответствующих состоянию материала в предплавильном диапа-
зоне температур, по аналогии с плавлением можно считать следующим 
шагом перехода из аморфноподобного состояния переохлажденной при 
сверхбыстрой закалке жидкости. При этом помимо низкой температуры 
осаждения к факторам, стабилизирующим аморфноподобное состояние в 
конденсатах, как было рассмотрено выше, относится присутствие в кон-
денсированном материале примесных атомов, таких, например, как ки-
слород и углерод из остаточной атмосферы. Само же аморфноподобное 
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состояние в случае конденсации из ионно-плазменных потоков даже при 
наличии порядка только в первых трех координационных сферах, что со-
ответствует области кластеризации ≈ 1 нм, можно считать прообразом 
кристаллического упорядочения при более высоких температурах осажде-
ния. Как показывают проведенные оценки [270, 271], используемые тем-
пературы осаждения оказываются достаточными для поверхностной под-
вижности атомов, обеспечивающей формирование областей кластериза-
ции в аморфноподобном состоянии конденсированного материала. По-
этому такое воздействие можно уже классифицировать, считая его сла-
бым. При осаждении рассматриваемых в книге тугоплавких материалов с 
характерной для ионно-плазменных методов плотностью потока 
j = 1014 ÷ 1016 см−2·с−1 к такому воздействию можно отнести конденсацию 
при Тк < 300 К (рис. 3.112). 

 

 
 

Рис. 3.112. Модель развития структурного состояния поверхностных слоев 
ионно-плазменных конденсатов под действием термического фактора при оса-
ждении с j = 1014 ÷ 1016 см−2·с−1 

 
Следующее структурное состояние, достигаемое при условно «сред-

нем» типе воздействия, является кристаллическое состояние метастабиль-
ных фаз. По сравнению с аморфноподобным это состояние является при 
низких температурах менее неравновесным и для большинства рассмат-
риваемых в книге материалов достигается при относительно невысокой 
температуре осаждения менее 300 ÷ 550 К. 

Как «сильное» можно условно классифицировать воздействие, в ре-
зультате которого при осаждении происходит формирование преимущест-
венно ориентированных кристаллитов метастабильных фаз. По темпера-
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турной классификации такое воздействие при формировании конденсатов 
тугоплавких материалов находится в интервале 550 ÷ 1000 К. 

Тип текстуры при конденсации из ионно-плазменных потоков опре-
деляется минимизацией воздействия нескольких факторов: поверхностной 
энергии (∆Еп), энергии деформации (∆Еε), энергии радиационных повреж-
дений (∆Ед). Поэтому, например, в случае кристаллитов с решеткой типа 
NaCl при определяющем влиянии ∆Еп происходит формирование тексту-
ры [111], при определяющем влиянии ∆Еε − [100], а при определяющем 
влиянии ∆Ед и энергии, достаточной для каскадообразования, − [211]. 

«Очень сильным» можно считать воздействие, которое оказывается 
достаточным для преодоления энергетического барьера роста кристалли-
ческой β-метастабильной фазы и перехода к росту кристаллитов равно-
весной α-фазы. Для большинства изученных фаз внедрения и твердых рас-
творов на основе вольфрама образование термодинамически стабильных 
фаз становится возможным при температурах ≈ 1000 ÷ 1100 К. В случае 
действия радиационного фактора с образованием подвижных дефектов в 
приповерхностных слоях характерный температурный интервал может 
быть снижен на несколько сотен градусов. 

Выбор в качестве базовых для исследований плотностей потока оса-
ждаемых частиц, лежащих в интервале 1014 ÷ 1016 см−2·с−1, обусловлен 
присущими ионно−плазменной конденсации особенностями: при меньшей 
плотности потока для характерных вакуумных условий осаждения боль-
шой вклад в формируемую структуру конденсатов вносят примесные ато-
мы из остаточной атмосферы, плотность потока которых становится срав-
нимой с плотностью потока металлических пленкообразующих атомов. 
Высокое содержание примесных атомов в конденсате стимулирует при 
осаждении с Тк < 0,2Tпл развитие аморфноподобного структурного состоя-
ния. При плотности потока осаждаемых частиц, превышающей выбран-
ный интервал, становятся существенными корреляционные эффекты при 
осаждении, что приводит к значительному повышению температуры оса-
ждения, тем самым затрудняя стабилизацию и исследование промежуточ-
ного β-состояния. 

 
3.18. Модель структурной аналогии нанокластерного состояния 

материала конденсата и строения расплавов в кристаллоподобном 
представлении 

 
В нанокристаллическом конденсированном состоянии при невысо-

кой температуре осаждениия из ионно-атомных потоков процессы форми-
рования кристаллитов на основе простых высокотемпературных струк-
турных форм являются определяющими, переводя структуру материала 
конденсата в метастабильное для низких температур состояние. 



 254

Поэтому систематизация материала в данной главе по степени воз-
растания сложности структурной иерархии в последовательности металл − 
металл с предвыделениями − фаза внедрения − твердый раствор металли-
ческих атомов − квазибинарные системы на основе переходных металлов 
обусловлена стремлением объяснить все многообразие присущих нанок-
ристаллическим ионно-плазменным конденсатам уникальных свойств, ис-
пользуя единые принципы [272]. В основе такого подхода лежит общий 
для перехода от крупнокристаллических к нанокристаллическим материа-
лам принцип изменения соотношения атомов, находящихся в объеме кри-
сталлитов и образующих упорядоченную структуру, и атомов, находя-
щихся в приграничной области, дальний порядок в которой отсутствует, а 
свободная энергия превышает среднюю для кристаллита. Исходя из этого 
критерия, структуру нанокристаллических, а в особенности кластерных 
конденсированных материалов, можно сравнить со структурой массивных 
материалов при различной степени их приближения к предплавильному 
состоянию [273, 274]. 

При использовании термодинамического подхода энергия аморфо-
подобного состояния, как и предплавильного состояния, соответствует 
наибольшему числу разных состояний в системе, т. е. наибольшему вкла-
ду энтропийного члена S, минимизирующего свободную энергию. Этим 
фактом определяется существование двух критических температур: пер-
вая низкая, ниже которой не происходит упорядочение из-за малой под-
вижности, и вторая высокая, выше которой упорядоченная структура раз-
рушается из-за термических флуктуаций. Таким образом, большого значе-
ния S можно достичь при очень низких температурах (аморфизация) и при 
очень высоких температурах, близких к плавлению. 

Следует отметить, что структурный аспект стадии предплавления 
состоит в интенсивном дроблении областей кристаллов до нанометровых 
размеров, что соответствует стадии структурной перестройки материала 
при его переходе в нанокристаллическое или кластерное состояния в ре-
зультате физического воздействия. При этом предполагается, что спон-
танное фрагментирование кристалла при повышении температуры до тем-
пературы плавления осуществляется вследствие действия термических 
напряжений, возникающих при увеличении амплитуды тепловых флук-
туаций [275], и сопровождается уменьшением предела прочности при 
аномальном возрастании пластичности. Для материалов с размером струк-
турного фрагмента менее 3 нм плотность дислокаций в границах должна 
превышать 1013 см−2. Для такой плотности дислокаций даже при комнат-
ной температуре внутренние напряжения достигают теоретической проч-
ности, что должно приводить к возникновению несплошности в материа-
ле. Поэтому такая атомная структура может оставаться жесткой только в 
пределах самого кластера (3 нм), где дислокации отсутствуют. Вблизи 
точки плавления величина отношения среднеквадратичного смещения 
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атомов к их межатомному расстоянию эквивалентна 8 ÷ 10 % деформации 
решетки [97], что коррелирует с критической величиной деформации, раз-
вивающейся на дислокационном уровне и приводящей к потере кристал-
лического порядка. 

Такое же структурное состояние формируется при температуре оса-
ждения, свойственной низкоионизированной магнетронной схеме, которая 
без дополнительного нагрева подложки не превышает 350 ÷ 400 К. В этом 
случае подвижности при термализации частиц в осаждаемых слоях хвата-
ет только на формирование ближнеупорядоченных кластерных зародышей 
нанокристаллических фаз. В соответствии с описанными выше принципа-
ми в большинстве случаев в толстых (0,5 ÷ 2 мкм) конденсатах процесс 
кристаллизации происходит непосредственно во время осаждения и роста 
пленки. При слабом действии радиационного фактора, что характерно для 
магнетронной схемы получения конденсатов, и температуре осаждения 
менее 900 К происходит формирование метастабильных кристаллических 
форм, свойственных предплавильному состоянию, а для квазибинарных 
систем формируются твердые растворы со значительно расширенной об-
ластью предельной растворимости по сравнению с равновесным состоя-
нием. В качестве базовых для твердых растворов выступают кристалличе-
ские решетки с наиболее простой для составляющих систему фаз упаков-
кой атомов. Следует отметить, что решетка типа NaCl, состоящая из двух 
вставленных ГЦК металлической и неметаллической подрешеток, являет-
ся наиболее типичной при формировании конденсатов большинства фаз 
внедрения на основе переходных металлов. 

С точки зрения структурного состояния в этом случае стабилизиру-
ется типичная для расплава структура в соответствии с наиболее простой 
схемой упаковки атомов в жидкости, для формирования кристаллической 
структуры которой при затвердевании требуется лишь незначительное 
смещение атомов [274]. Это является одной из основных причин того, что, 
начиная с некоторой большой скорости переохлаждения, можно, напри-
мер, зафиксировать как метастабильное устойчивое состояние пересы-
щенный твердый раствор на основе кубической упаковки (в основном, 
ГЦК с наибольшей плотностью упаковки атомов (0,74)) или упаковки с 
близким к единице значением отношения периодов для разных направле-
ний (например, простая гексагональная с отношением периодов с/а, близ-
ким к 1), что и наблюдается в ионно-плазменных конденсатах. Этому спо-
собствует также то, что, начиная с размеров зерен (кристаллитов) 20 нм и 
меньше, удельный вес поверхностной энергии становится определяющим, 
что также создает условия для преимущественного формирования плот-
ноупакованных структур, близких к кубической, а избыточные атомы, 
стимулирующие формирование более сложных кристаллических струк-
турных состояний, могут вытесняться из объема кристаллизующегося ма-
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териала в приграничные области. Кроме того, ковалентные связи, соз-
дающиеся при образовании фаз внедрения электронами неметалла и элек-
тронами переходного металла, направлены из центра от металлического 
атома к вершинам октаэдра из неметаллических атомов, что делает наибо-
лее устойчивыми структуры, для которых в первой координационной сфе-
ре атомы металла находятся в окружении 6 узлов из неметаллических 
атомов. Это является второй из причин доминирующего формирования в 
ионно-плазменных конденсатах фаз внедрения с кубической кристалличе-
ской решеткой типа NaCl, в которой атомы одного сорта располагаются в 
октаэдрическом окружении атомов другого сорта [64]. 
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ГЛАВА 4. ВЛИЯНИЕ ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ РЕЖИМОВ НА  
ФАЗОВО-СТРУКТУРНОЕ СОСТОЯНИЕ ПЛЕНОК И ПОКРЫТИЙ, 

ПОЛУЧЕННЫХ ВАКУУМНО-ДУГОВЫМ МЕТОДОМ 
 

4.1. Закономерности влияния режимов осаждения вакуумно-дуговых 
покрытий на фазовый состав 

 
В настоящее время прослеживается явный недостаток информации 

по закономерному влиянию параметров вакуумно-дугового процесса на 
формирование фазового состава. 

Получение вакуумно-дуговым методом покрытий из чистых металлов в 
характерных для процесса вакуумных условиях практически всегда сопряжено 
в той или иной мере с трудностями: легированием их реактивными атомами ос-
таточной атмосферы или в результате термостимулированной диффузии ато-
мов из подложки [1, 2]. Поэтому основное внимание при структурно-фазовых 
исследованиях уделяется нашедшим широкое практическое применение более 
сложным системам, полученным при распылении одно- и многоэлементных 
металлических катодов в реактивной рабочей среде. Этим системам будет уде-
лено в данной главе основное внимание. 

Однако для понимания общих закономерностей процесса фазово-
структурного образования при вакуумно-дуговых методах вначале рассмотрим 
несколько интересных результатов, полученных в работе [3] распылением од-
нокомпонентных металлических мишеней в нереактивной среде. 

Проведенные рентгенографические исследования покрытий Mo, Nb, 
Ti, нанесенных вакуумно-дуговым методом на подложки из различных мате-
риалов при температуре 500 ÷ 1000 °С, показывают, что на формирование 
кристаллической структуры металлических покрытий существенно влияет взаи-
модействие материала покрытия с компонентами подложки. 

Так, исследование состава титановых покрытий, нанесенных на сталь 
12Х18Н10Т (температура подложки в процессе осаждения изменялась от 
500 °С до 950 °С), показывает, что в конденсированном слое наряду с ти-
таном образуется фаза TiC, доля которой увеличивается с ростом темпера-
туры для покрытий толщиной 20 ÷ 40 мкм. Изучение структуры покрытий 
показало, что внешний слой покрытий состоит из α-Ti, a на внутренней 
поверхности, кроме титана, находится карбид TiC. Этот факт подтвержда-
ет, что температура осаждения оказывает существенное влияние на диффузи-
онное взаимодействие углерода, входящего в состав стали, с конденсируемым 
титаном [3]. 

Сравнение величины микронапряжений в молибденовых покрытиях на 
стали 12Х18Н10Т (∆а/а = 5,7×10−4) и на ниобии (∆а/а = 3,5×10−4) показало, 
что внедрение в покрытие элементов стали приводит к росту дефектов его кри-
сталлической структуры. 
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Принципиальные отличия процесса формирования фазово-
структурного состояния материалов, полученных вакуумно-дуговым ме-
тодом, от описанных ранее низкоионизированных потоков при ионном ра-
спылении проявляются в случае формирования соединений при распыле-
нии в реактивной среде, где из-за своей высокой эффективности исполь-
зование вакуумно-дугового метода нашло наибольшее применение. 

По-видимому, наиболее детально зависимость фазового состава от 
условий получения анализировалась для нитридов титана и молибдена. 
Причем в последнем случае из-за высокой чувствительности фазового со-
става к небольшим изменениям условий осаждения, полученные в резуль-
тате такого исследования закономерности представляют наибольший ин-
терес. В [4−6] было показано, что увеличение давления азота приводит к 
фазовому превращению в покрытии из ОЦК кубического Мо в гексаго-
нальный δ-МоN через образование фаз с кубической (типа NaCl) решеткой 
γ-Mo2N и MoN: Mo → γ-Mо2N→ MоN→ δ-MoN. Полученные фазы имеют 
различную кристаллическую решетку, что влияет на свойства покрытия 
[7]. Наиболее значительными факторами, определяющими фазовый состав 
при реактивном вакуумно-дуговом распылении, являются энергия частиц 
и подвижность пленкообразующих атомов на поверхности, что определя-
ет эффективность протекания реакции фазообразования и, в частности, 
влияет на стехиометрию образующихся фаз. При исследовании влияния 
давления азота в диапазоне 0,4 ÷ 1,9 Па на фазовый состав рентгендиф-
ракционные спектры конденсатов показали (рис 4.1, потенциал смещения 
−150 В), что монофазные δ-MoN конденсаты получались только при наи-
высшем давлении 1,9 Па, в то время как при давлении ниже 1 Па форми-
руются кристаллиты кубического γ-Mo2N. 

В интервале промежуточных давлений азота фазовый состав пленок 
представляет смесь δ-MoN и γ-Mo2N фаз с увеличенным содержанием δ-
MoN при давлениях, близких к 1,9 Па, и γ-Mo2N фазы при низких давле-
ниях, близких к 1 Па. Таким образом, с увеличением давления азота выяв-
ляется следующая тенденция образования фаз: от кубической γ-Mo2N фа-
зы к обогащенной по азотным атомам δ-MoN фазе с гексагональной ре-
шеткой. 

Результаты рентгендифрактометрических исследований по влиянию 
потенциала смещения на фазовый состав для различных значений давле-
ния азота показали, что диапазоны фазовой стабильности сдвигаются в 
сторону большей стабильности γ-Mo2N фазы с увеличением потенциала 
смещения. При этом выяснилось, что и при более высоких потенциалах 
смещения наблюдается три характерные области (две чистых фазы и об-
ласть смешанных фаз). 

Отсюда может быть построена обобщенная диаграмма (или, как ее 
еще называют в литературе, карта) областей фазовой стабильности кон-
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денсатов системы Mo−N в зависимости от рабочего давления и потенциа-
ла смещения (рис. 4.2). Видно, что с увеличением потенциала смещения 
меняется фазовый состав в сторону обогащения γ-Mo2N фазой даже при 
более высоких давлениях. При этом в γ-Mo2N фазе с увеличением потен-
циала смещения уменьшается период, что свидетельствует об обеднении 
покрытия атомами азота. Обогащение молибденовыми атомами при уве-
личении средней энергии отмечено также в работах [8−10]. 

 

 
 

Рис. 4.1. Изменение рентгенодифракционных спектров покрытий системы 
Mo−N, осажденных при давлении азотной атмосферы: (а) 1,9 Па; (б) 1,5 Па; (с) 
1,2 Па; (д) 0,8 Па; (е) 0,4 Па. (Температура подложки около 400 °С, напряжение 
смещения −150 В) [7] 

 
Температура подложки оказывает критическое воздействие на фазо-

вый состав Mo−N покрытий. Гексагональная δ-фаза преимущественно фо-
рмируется в условиях низкой температуры подложки при осаждении, а 



 281

при высоких температурах происходит формирование Mo2N фазы с мень-
шим содержанием атомов азота. При этом, как было установлено в работе 
[13], повышение температуры подложки более чем на 500 °С и уменьше-
ние скорости осаждения от 7,0 мкм/час до 3,5 мкм/час, т. е. переход к бо-
лее равновесным условиям формирования структуры покрытия приводит 
к образованию второй равновесной β-Mo2N фазы с тетрагональной решет-
кой. 

 

 
 
Рис. 4.2. Карта областей фазовой стабильности Mo−N покрытий, полученных 
вакуумно-дуговым испарением [7] 

 
В то же время в случае нанесения при аналогичных условиях много-

слойного покрытия TiN/Mo2N при толщине слоев нитрида молибдена ме-
нее 30 нм в этих слоях наблюдается образование фазы γ-Mo2N и отсутст-
вует фаза β-Mo2N (рис. 4.3).  

Это можно объяснить двухстадийностью формирования фазового 
состава многослойной TiN/Mo2N системы, когда в начальный момент рос-
та Mo2N слоя определяющей зарождение является атомная последова-
тельность базисной TiN решетки.  

Таким образом, происходит стабилизация кубической модификации 
γ-Mo2N при росте слоя нитрида молибдена. При достижении относительно 
большой толщины вследствие действия структурных макронапряжений 
происходит сброс макродеформации и образование межфазной границы 
при сохранении в слое нитрида молибдена структурного состояния ре-
шетки кристаллитов, соответствующего фазе γ-Mo2N. 
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Рис. 4.3. Разделение дифракционных спектров на составляющие пики от двух 
фаз: (111) TiN и (111) γ-Mo2N (толщина слоя Mo2N − 10 нм). 1 − точки исходно-
го массива данных; 2 − аппроксимирующая кривая; 3 − выделенные пики; 4 − 
кривая невязки профиля исходного массива данных и результирующего профи-
ля при выделении дифракционных пиков 

 
В работе [11] исследовался фазовый состав толстых (несколько мик-

рометров) монослойных покрытий TіN, нанесенных на образцы стали 
Х12М (HRC59), в зависимости от давления реакционного газа азота (табл. 
4.1). 

Таблица 4.1. 
Фазовый состав исследованных покрытий 

 
Давление 
азота, 
Па 

Содержание 
азота, 
ат. % 

Количество 
капельной фазы 

(α-Ti) % 

Фазовый 
состав 

2 44 6 TiN 
0,5 53 7 TiN 
0,05 48 15 TiN+ αTi 

0,005 43 25 TiN+ αTi + Ti2N 
0,009 35 30 Ti2N + αTi + TiN 
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Из этих данных видно, что от давления в камере зависит не только 
фазовый состав покрытия и содержание в нем азота, но и количество ка-
пельной фазы, увеличивающееся с уменьшением давления. 

В случае получения покрытий нитрида титана с использованием ва-
куумно-дуговой конденсации с положительным анодным падением по-
тенциала (ПАПП) [12] с характерными режимами потенциал смещения 
Uсм = -200 B, ПАПП − (Ud) = 25 ÷ 39 B и током дуги Id = 100 ÷ 120 А (в ка-
честве катода служил титан BT-1-0, рабочий газ − N2, в качестве подложек 
использовались образцы поликристаллического Mo толщиной 0,5 мм), при 
низком давлении азота 0,023 Па происходит формирование трехфазного 
материала: помимо TiN выявлялись фазы с меньшим содержанием азота − 
Ti2N c тетрагональной решеткой, а также недавно обнаруженная, харак-
терная, по-видимому, для ионно-плазменных методов нанесения, фаза 
TiN0,3 c гексагональной решеткой [14]. Участок соответствующей дифрак-
ционной кривой приведен на рис. 4.4, кривая 1. При этом наличие капель-
ной фазы рентгенодифракционными методами не выявлялось. 

Покрытия, полученные при рабочем давлении 0,08 ÷ 0,67 Па, были 
однофазными и представляли собой TiN с кубической решеткой типа 
NaCl. Характерной особенностью образцов, полученных при высоких да-
влениях азота (кривые 3, 4 на рис. 4.4), было появление текстуры с осью 
[111], перпендикулярной поверхности роста. 

 

 
 

Рис. 4.4. Участки дифрактограмм нитрида титана, полученного при различных 
давлениях азота: 1 − 0,023 Па; 2 − 0,08 Па; 3 − 0,67 Па; 4 − 0,27 Па 
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Изучение напряженного состояния образцов TiN, полученных при 
рабочем давлении 0,08 ÷ 0,67 Па, проводилось sin2ψ-способом в предпо-
ложении плоского напряженного состояния (sin2ψ-график носил линей-
ный характер и был симметричным), а при определении периода в нена-
пряженном сечении а0 из sin2ψ-графиков использовалось значение коэф-
фициента Пуассона 0,25. В табл. 4.2 приведены значения а0. Полученное 
относительно небольшое отличие а0 для разных давлений в интервале 
0,08 ÷ 0,67 Па (в 4-м знаке) соответствует изменению концентрации азота 
в TiNx фазе при изменении рабочего давления от значения х = 0,74 до 
х = 0,76. Исследование макродеформации показало, что для получаемых 
покрытий давление слабо влияет на величину микродеформации ε, кото-
рая составляет 0,2 ÷ 0,23 % (табл. 4.2). 

Таблица 4.2 
Значения периодов решетки в ненапряженном сечении кристаллитов 

нитрида титана а0, величины упругой макродеформации и 
макронапряжений для различных рабочих давлений  

при формировании покрытий 
 

Давление азота, Па а0, нм ε, % σ, МПа 

0,08 0,42319 −0,20 850 

0,67 0,42343 −0,24 1030 

0,27 0,42333 −0,22 938 
 
По-видимому, основной вклад в выявляемые сжимающие напряже-

ния вносят напряжения термической природы. Оценка величины напря-
жений, связанных с различными коэффициентами термического расшире-
ния покрытия (αTiN = 4,7×10−6 К−1) и подложки (αMo = 5,27×10−6 К−1), по фо-
рмуле ε = (αTiN − αMo)⋅∆Т, дает значение -0,17 %, что близко к измеряемой 
величине (табл. 4.2). 

Для анализа субструктурных характеристик выбирались отражения, 
соответствующие направлениям [111] и [100]: (111), (222), (333) и (200), 
(400). Расчет размеров кристаллитов (L) и величины микродеформации 
<ε> проводился способом аппроксимации по Гауссу. Выбор функции для 
аппроксимации проводился из критерия отношения полуширины к инте-
гральной ширине линий, который составлял приблизительно 0,8 для боль-
шинства анализируемых линий. Результаты расчета представлены в табл. 
4.3. 

Видно, что с увеличением рабочего давления азота микродеформа-
ция снижается, а размер областей когерентного рассеяния увеличивается. 
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Различие величины микродеформации в двух направлениях свидетельст-
вует о различии модулей нормальной упругости. 

Таблица 4.3 
Характеристики субструктуры образцов в зависимости 

от давления рабочего газа 
 

Давление азота, Па L, нм <ε111>,% <ε100>,% 
0,08 18 0,52 0,33 
0,67 30 0,35 0,19 
0,27 40 0,37 0,27 

 
Следует отметить, что в решетке TiN доля ионности достигает 43 %, 

что является одним из наиболее высоких значений для фаз внедрения [15]. 
Наличие в этом случае направленных связей определяет сильную анизо-
тропию кристаллов TiN, которая проявляется в различии модулей нор-
мальной упругости в разных кристаллографических направлениях. Полу-
ченные значения отношения модулей E100/E111 = 1,8 ÷ 1,3 являются харак-
терной величиной для нитридов титана состава TiN0,8 ÷ TiN0,9 [16]. Причи-
ну сохранения сильной анизотропии при более низких концентрациях 
атомов азота в покрытиях нитрида титана следует отнести к специфике 
формирования структуры из сильно ионизированных потоков, свойствен-
ных вакуумно-дуговой конденсации с ПАПП. Как показывают оценки, 
при наименьшем рабочем давлении 6×10−4 Торр, при котором выявляется 
фаза нитрида титана с кубической решеткой, доля ионов азота от общего 
числа, необходимого для образования нитрида титана стехиометрического 
состава, не превышает 30 ат. % [12]. Однако уже при таком низком давле-
нии формируется фаза нитрида титана, соответствующая составу TiN0,74. 
Таким образом, взаимосвязанное влияние на состояние реактивного газа 
процессов взаимодействия с ним электронного и ионного компонентов 
плазмы вакуумной дуги приводит к лавинообразному повышению степени 
активации реактивного газа, приводящему к повышению эффективности 
его захвата и образованию нитрида титана. Величина 42,5 ат. % является 
средним значением в области гомогенности нитрида титана с решеткой 
типа NaCl. Известно, что для карбида титана и нитрида титана наиболее 
сильные связи металл-неметалл обеспечиваются при соотношении Ti:N 
меньшем, чем 1:1, что приводит, например, к появлению пика твердости 
при концентрации, отличной от стехиометрической [17]. 

Таким образом, отличительной особенностью покрытий, получен-
ных в высокоионизированной реактивной плазме, является формирование 
структурного состояния, которое в большей степени зависит от химиче-
ского взаимодействия ионов азота и титана в приповерхностной области 
во время конденсации. 
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4.2. Фазообразования в вакуумно-дуговых 
конденсатах тройных систем 

 
В работе [18] исследована кристаллическая структура нанокомпо-

зитных пленок и влияние на нее термической обработки. Материалы для 
исследования представляли собой тонкие пленки на основе TiAlN толщи-
ной близко 2 мкм, полученные вакуумно-дуговым методом на подложке 
WC (90 ат. %) − Со (10 ат. %). 

 

 
 

Рис. 4.5. Фрагменты дифракционных спектров исследуемых пленок. Символа-
ми ,  и  обозначены брегговские пики, которые принадлежат ГЦК фазам 
Ti3AlN, TiN и AlN. Непроиндецированные отражения принадлежат подложке 
[18] 

 

На рис. 4.5 представлены фрагменты дифракционных спектров ис-
следованных конденсатов. Широкие дифракционные пики свидетельст-
вуют о нанокристаллической структуре образцов. Для однослойного по-
крытия, обогащенного алюминием (рис. 4.5, спектр 1) основными кри-
сталлическими фазами являются ГЦК-AlN и ГЦК-TiN. Увеличение со-
держания титана в покрытии (рис. 4.5, спектр 2) стимулирует образование 
фазы ГЦК-Ti3AlN, что сопровождается исчезновением фазы ГЦК-AlN. 
Интегральная интенсивность пиков Ti3AlN увеличивается, в то время как 
их полуширина уменьшается с увеличением содержания атомов Ті, что 
соответствует увеличению размеров кристаллитов. С использованием по-
строения Уильямса-Холла [19] определены средние размеры кристаллитов 
d. На рис. 4.6 приведены значения d для ГЦК фазы AlN. Видно, что разме-
ры кристаллитов увеличиваются с увеличением концентрации титана в 
конденсате. 
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Рис. 4.6. Средний размер зерен d и значение параметра решетки а для ГЦК фа-
зы TiAlN в зависимости от содержания Al в монослойных пленках 

 
Используя положения брэгговских углов для четырех сильных отра-

жений, можно рассчитать параметры решетки для ГЦК фазы TiAlN. Рас-
считанные значения периода решетки а также приведены на рис. 4.6. Что-
бы объяснить различия в расчётных и экспериментальных значениях а 
(для ГЦК фазы AlN а = 0,40832 нм [20]), необходимо учесть атомные ра-
диусы. Металлические радиусы (радиусы Гольдшмидта) RG1 компонент 
образцов: RG1(Al) = 0,1432 нм и RG1(Ti) = 0,1462 нм. Таким образом, мож-
но ожидать, что период решетки ГЦК фазы AlN увеличится при замеще-
нии атомов алюминия атомами Ti. 

В работе [21] описана система формирования нанокомпозитных по-
крытий из двухкомпонентных потоков фильтрованной вакуумно-дуговой 
плазмы. Используя систему формирования радиальных потоков (СФРП) 
фильтрованной вакуумно-дуговой плазмы на базе двух встречных акси-
альных потоков, генерируемых двумя плазменными источниками с сек-
ционированной, в отличие от общего случая (рис. 2.14), магнитной фоку-
сировкой (рис. 4.7), исследованы возможности СФРП как средства для 
формирования фильтрованных потоков плазмы, ионная компонента кото-
рой представляет смесь частиц двух разных металлов [21]. 

Исследования проводились с использованием титана и алюминия в 
качестве плазмообразующих материалов, из которых были изготовлены 
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катоды плазменных источников системы. Покрытия осаждались в среде 
реакционного газа − азота, смеси азот + аргон и аргона. 

 

 
 

Рис. 4.7. Схема экспериментальной установки: 1 − катод; 2 − анод; 
3 − подложки; 4 − откачка; 5 − камера; 6 − экран; F1−F4 − секции фокусирую-
щих соленоидов; S − стабилизирующие катушки [1, 21] 
 

На рис. 4.8,а приведены дифрактограммы покрытий, полученных 
одновременной конденсацией Al и Ti в вакууме, в аргоне и в смеси 
25 % Ar − 75 % N2.  

Результаты анализа свидетельствует о следующем. В покрытиях, 
осаждаемых в вакууме, формируется практически однородная по образцу 
смесь Al и α-Ti с малым (до 15 об. %) содержанием интерметаллической 
фазы переменного состава AlxTi1−x с тетрагональной решёткой с периода-
ми а = 0,41 нм и с ≈ 0,419 нм. Средний размер кристаллитов Ti и AlxTi1−x 
составляет 8 ÷ 12 нм, а Al − более 30 нм. 

Для серии образцов, полученных в аргоне (рис. 4.8,б), характерна 
примерно та же структура, что и для образцов, полученных в вакууме. 
Однако содержание фазы переменного состава AlxTi1−x несколько выше и 
достигает ~ 20 об. %. 

Основными составляющими покрытий, полученных в смеси Ar + N 
(рис. 4.8,в,г), являются TiN, AlN и нитридная фаза переменного состава 
типа (Alx Ti1−x)N с кубической решёткой на основе TiN (при давлении сме-
си 7×10−4 Торр). При более высоких давлениях (3×10−3, 6×10−3 Торр) со-
держание фазы переменного состава несколько увеличивается и для близ-
ких по соотношению концентраций металлов достигает 30 об. %. Средние 
размеры формируемых кристаллитов: для TiN − около 10 нм, для 
(Alx Ti1−x)N − около 5 нм, для AlN − около 80 ÷ 100 нм. Средние значения 
периодов решётки для составов, близких по содержанию Ti и Al: 
аTiN = 0,4263 нм, а(AlxTi1−x)N = 0,423 нм. (По данным работы [22], в системах 
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(Ti, Si, Al)N, (Ti, Al)N период решетки может изменяться в зависимости от 
состава в интервале 0,418 ÷ 0,42 нм.) 
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Рис. 4.8. Дифрактограммы покрытий, полученных в вакууме (а) составы: 1 − 59 
ат. % Al − 41 ат. % Ti, 2 − 33 ат. % Al − 67 ат. % Ti; в аргоне (б) составы: 1 − 47 
ат. % Al − 53 ат. % Ti, 2 − 31 ат. % Al − 69 ат. % Ti; в смеси 25% Ar + 75% N2, Р 
= 7×10−4 Торр (в) составы по металлическим атомам: 1 − 61 ат. % Al − 39 ат. % 
Ti, 2 − 29 ат. % Al − 71 ат. % Ti и Р = 6×10−3 Торр (г) составы по металлическим 
атомам: 1 − 49 ат. % Al − 61 ат. % Ti, 2 − 68 ат. % Al − 32 ат. % Ti, 3 − 79 ат. % 
Al − 21 ат. % Ti (излучение Fe-Kα) 

 
Предполагаемая схема размещения кристаллитов разных фаз в по-

крытиях такова: более крупные нанокристаллиты нитридов и титана рав-
номерно распределены по толщине покрытия и демпфированы областями 
фаз переменного состава (AlxTi1−x)N со значительно меньшими размерами 
областей кристаллического упорядочения (кристаллитами). 

Методом ВИМС в работе [23] установлено, что на поверхности по-
крытий Ti−Al−N происходит селективное окисление алюминия с образо-
ванием защитного слоя, состоящего из Al2O3, переходящего в смешанную 
оксинитридную фазу. В процессе окисления происходит диффузия алю-
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миния к поверхности, изменение концентрации титана при этом не проис-
ходит. Этот результат свидетельствует, что введением алюминия в покры-
тие TiN удается повысить высокотемпературную стабильность системы. 
Термостойкость покрытия Ti−Al−N выше термостойкости TiN, что можно 
объяснить тем, что Al2O3 стабильнее TiO2 [24]. 

Также в работе [23] исследовано влияние потенциала смещения на 
морфологию поверхности роста Ti−Al−N покрытий. На рис. 4.9 приведе-
ны фотографии микроструктуры поверхности покрытий Ti−Al−N, полу-
ченных при разных потенциалах смещения, подаваемых на подложку. Как 
видно из приведенных фотографий, микроструктура поверхности изменя-
ется: при потенциале смещения -150 В не содержит капель и видимых 
пор. 

 

  
а      б 

 
Рис. 4.9. Микроструктура поверхности покрытий Ti−Al−N, полученных при ра-
зных потенциалах смещения (растровая микроскопия, Р = 0,1 Па): а − потенци-
ал смещения -40 В; б − потенциал смещения -150 В (×1000) 
 

Полученные результаты свидетельствуют о том, что исследуемая си-
стема является эффективным средством для формирования композицион-
ных наноструктурных плёнок (покрытий) на основе двух металлов с воз-
можностью регулировки относительного содержания компонент в процес-
се осаждения покрытия. 

В этой связи интересно отметить, что при нагреве на воздухе TiN 
окисляется при температурах выше 550 ÷ 600 °С с образованием тетраго-
нальной структуры TiO2, а Ti1-xAlxN сохраняет кубическую В1 структуру 
до 750 °С для х = 0,25 и до 830 °С для х = 0,6. Алюминий диффундирует 
на поверхность покрытия, образуя аморфный слой Al2O3, который защи-
щает покрытие от окисления, в то время как слой TiO2 на TiN такой защи-
ты не обеспечивает. Кроме того, окислы алюминия значительно более ста-
бильны, чем окислы титана (для А12О3 теплота образования составляет        
 -954 кДж/моль, для TiO2 = -765 кДж/моль) [25 − 27]. 
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Введение в состав покрытия TiAlN хрома и иттрия значительно улу-
чшает их стойкость к окислению. Показано, что начало быстрого окисления 
было задержано от 870 °С для Ti0,46Al0,54N, до 920 °С для Ti0,44Al0,53Cr0,03N 
и до 950 °С для Ti0,43Al0,52Cr0,03Y0,02N. Бомбардировка подложки ионами 
хрома способствует усилению адгезии с покрытием, хром также повышает 
сопротивление окислению, а присутствие 2 мол. % иттрия приводит к ра-
финированию зерен, созданию более равноосной структуры и увеличению 
микротвёрдости покрытия [28−29]. 

Используя в качестве источника кремния при вакуумно-дуговом ме-
тоде газ тетраметилсилан Si(CH3)4, который вводился одновременно с азо-
том при распылении мишеней Ti, Zr, TiAl, TiAlV, авторы [30] получали 
покрытия Ti−Si−N, Zr−Si−N, Ti−Al−Si−N и Ti−Al−Si−V−N систем. 

Кристаллиты, формируемые в результате осаждения, относятся к 
структурному типу NaCl, характерны для простых TiN и ZrN нитридов с 
преимущественной ориентацией (111) в случае отсутствия кремния (см. 
рис. 4.10) и появлением преимущественной ориентации (200) и дисперги-
рованием кристаллитов с введением атомов кремния. В отличие от пле-
нок, получаемых магнетронным методом, для которых уже при малом со-
держании кремния происходит аморфизация структуры, в вакуумно-
дуговых покрытиях кристалличность сохранялась до максимально иссле-
дуемых концентраций кремния в пленке (рис. 4.10). 
 

 
 
Рис. 4.10. Рентгенодифракционные спектры пленок: а – Ti−Si−N; б – 
Ti−Al−Si−N; c – Zr−Si−N [31] 
 

Так, например, в случае системы Zr−Si−N при магнетронном распы-
лении аморфизация происходит при содержании кремния выше 5,7 ат. % 
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[31], в то время как при вакуумно-дуговом методе вплоть до 19 ат. % 
кремния все еще наблюдается кристаллическая структура. 

Макронапряжения изменялись или немонотонно, увеличиваясь в ин-
тервале 0 ÷ 2 ат. %, как, например, от 4,5 до 5,7 ГПа для Zr−Si−N системы, 
или с добавлением кремния непрерывно уменьшались, как, например, для 
Ti−Si−N системы. При этом происходило изменение размера зерен и твер-
дости с оптимумом для содержания кремния в интервале 2 ÷ 5 ат. %, дос-
тигая 41 ГПа для Ti−Si−N системы при содержании кремния 5 ат. % и ра-
змере кристаллитов 7,5 нм и 36 ГПа для Zr−Si−N системы при содержании 
кремния 2 ат. % и размере кристаллитов 17 нм. 

Проведенные для системы Ti−Si−N исследования в работе [32] пока-
зали, что на формирование фазового состава многокомпонентного покры-
тия, полученного при осаждении сплава, оказывает определяющее влия-
ние потенциал смещения, подаваемый на подложку (табл. 4.4) и парци-
альное давление азота (табл. 4.5). С увеличением потенциала смещения 
наблюдается преимущественное формирование обогащенных атомами ти-
тана фаз, а синтез нитридов кремния начинается с величины потенциала 
смещения 200 В и более. Увеличение же распыляющего давления приво-
дит к еще более выраженному обеднению кремниевыми атомами конден-
сата. 

Таблица 4.4 
Влияние потенциала смещения на фазовый состав покрытия Ti−Si−N [32] 

 
Потенциал смещения, В 

200 300 400 

TiSi2, Ti5Si4 

α-Si3N4 

β-Si3N4 

Ti2N 

Ti5Si3, TiSi 

α-Si3N4 

β-Si3N4 

Ti2N 

Ti5Si3 

α-Si3N4 

β-Si3N4 

Ti2N 

 

Это связано, по-видимому, с рассеиванием ионов кремния и титана 
на молекулах азота, причем этому рассеиванию подвержены и ионы крем-
ния, как более легкие, и ионы титана, что подтверждается снижением ско-
рости осаждения покрытия и плотности ионного тока при 

2NP = 5,3×10−2 Па. Уменьшение количества кремния приводит к появлению 
в покрытии фазы Ti2N (табл. 4.5). В работе [32] приведены результаты ис-
следований зависимостей фазового состава и микротвердости покрытий 
типа Ti−Si−N от потенциала смещения Uсм. Результаты исследований сви-
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детельствуют о наличии силицидов титана, свободного кремния и нитрида 
титана во всем интервале температур осаждения. При низких значениях 
Uсм < 250 В покрытия, в основном, состоят из силицидов титана. Образо-
вание TiN и α-фазы Si3N4 наблюдается при Uсм ≥ 350 В. 

Таблица 4.5 
Влияние давления азота на содержание кремниевых атомов в покрытиях 

Ti−Si−N [32] 

2NP , Па Содержание кремния, ат. % 

6⋅10−3
 

1⋅10−2
 

2,7⋅10−2
 

7,8⋅10−2 

45,1 

42,3 

29,1 

10,1 

 

Следует отметить, что, как было установлено [33], содержание кре-
мния в покрытии и макрочастицах капельной фазы значительно отлича-
ются (табл. 4.6). Из таблицы видно, что содержание кремния в покрытии, 
выявленное методом рентгеноспектрального микроанализа, ниже его со-
держания в катоде, однако существенно превышает содержание в безде-
фектном покрытии. 

 
Таблица 4.6 

Содержание кремния в покрытиях и макрочастицах 
 

Содержание Si в покрытиях без учета азота (в скобках 
указана доля кремния в сравнении с его содержанием в 

катоде) Содержание Si 
в катоде, ат. % Бездефектные облас-

ти Макрочастицы 

6 0,19 (3,2 %) 5,64 (94 %) 
10 0,66 (5,1 %) 4,62 (46,2 %) 
15 4,32 (28,8 %) 7,67 (51,1 %) 

 
Таким образом, можно сделать вывод, что рассеяние в межэлектрод-

ном промежутке, в основном, касается одиночных кремниевых атомов, и 
значительно меньше влияние такого рассеяния в случае комплексов ка-
пельной фазы. 

При этом процесс формирования покрытия в случае стандартных 
режимов вакуумно-дугового распыления в азотной атмосфере двух метал-
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лических источников, как, например, распыление Ti и Zr металлических 
мишеней при получении Ti−Zr−N покрытий, представляется в следующей 
последовательности. Во время первой стадии на поверхности конденсации 
формируется монослой из Ti и Zr как следствие осаждения Ti+ и Zr+ из 
плазменных потоков с последующей радиационно-стимулированной диф-
фузией. Затем возникает химическая связь между титаном, цирконием и 
азотом, приводящая к образованию твердых растворов замещения на ос-
нове нитридов титана и циркония с соотношением металлических компо-
нентов в твердом растворе, определяемом плотностью соответствующих 
плазменных потоков [34]. 

 
4.3. Напряженное состояние вакуумно-дуговых конденсатов  

и влияние на него параметров распыления 
 
При формировании вакуумно-дуговых покрытий вследствие повышения 

температуры и ионной бомбардировки в них возникают значительные внутрен-
ние напряжения (до 10 ГПа), которые могут быть следствием как мак-
ронапряжений 1-го рода, так и ориентированных микронапряжений [35−37]. 
Чаще всего эти напряжения сжимающие. Причем повышение температу-
ры подложки во время осаждения приводит к уменьшению возникающих 
структурных напряжений. 

Анализ экспериментальных результатов [38] показывает, что обра-
зующиеся в покрытиях напряжения не являются ориентированными микрона-
пряжениями, о чем свидетельствует сильное различие значений смещения 
дифракционных пиков при построении ctgθ∆θ-зависимости по двум по-
рядкам отражения от одного типа плоскостей. 

В работе [39] изучалось влияние температуры подложки на суб-
структуру покрытий TiN. Результаты расчетов параметров субструктуры 
TiN приведены в табл. 4.7. 

Из табл. 4.7 видно, что температура подложки сильно влияет на ве-
личину как макронапряжений, так и на особенности субструктуры покры-
тия. Чем выше температура подложки, тем ниже плотность дислокаций, 
искажения кристаллической решетки и величина макронапряжений. Раз-
мер кристаллитов меняется немонотонно − сначала снижается, затем за-
метно растет. 

Анализ напряженного состояния пленок нитрида титана, получен-
ных вакуумно-дуговым распылением, проведенный в работе [40], показал, 
что в общем случае остаточные напряжения для пленок, осажденных на 
подложках из нержавеющей стали и аммониевых сплавов, возрастали при 
увеличении давления N2. Поскольку вероятность столкновений Ti-ионов и 
атомов азота снижается с уменьшением давления газа, это позволяет бо-
льшему числу ионов Ti бомбардировать пленку, образующуюся на под-
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ложке. Бомбардировка Ti-ионами должна ускорять образование сжимаю-
щих остаточных напряжений в пленке. 

Таблица 4.7 
Зависимость параметров субструктуры покрытий TiN от температуры по-

дложки (Uсм = 100 В, РN = 0,665 Па, Iд ∼ 90 А) [39]. 
 

Плотность 
дислока-
ции,  

10–11 см–2 
Темпера-
тура под-
ложки, °С 

Эффек-
тивный 
размер 
блоков-
кристал-
литов, 

L⋅10–5 см 

Микрона-
пряжения 
решетки, 

∆а/а⋅10–3, рад ρА ρ 

Кол-во 
скопле-
ний дис-
локаций,  

n 

Макро-
напряже-

ния 
σ, ГПа 

300 
400 
500 
600 

3,3 + 2,5 
3,3 + 2,5 
0,7 + 0,1 
5,0 + 2,5 

6,8 + 0,7 
6,8 + 0,7 
5,8 + 0,6 
4,6 + 0,5 

33,0 
33,0 
24,0 
15,1

1,0 
1,0 
3,8 
0,4 

34 
34 
6 
35 

5,93 
5,63 
1,91 
1,47 

 
Большие остаточные напряжения могут повлиять на подложку вбли-

зи межфазной границы. Если эта область деформируется в результате 
больших сжимающих остаточных напряжений в пленке, релаксация на-
пряжений должна проявляться в большей степени так, чтобы сохранялось 
равновесие напряжений. 

Как было отмечено ранее, основные типы напряжений в этом случае 
это термические и структурные. Первый тип происходит от различия тер-
мического коэффициента расширения между пленкой и подложкой и его 
можно оценить по следующему уравнению: 

 
σТ = {Е/(1 − υ)}(αпл − αп) ∆T,     (4.1) 

 
где Е и υ − модуль Юнга и коэффициент Пуассона для пленки, αпл − αп − 
разность термических коэффициентов расширения пленки и подложки, ∆T 
− изменение температуры от температуры осаждения до комнатной тем-
пературы. Величина, получаемая из этого уравнения для исследуемой в 
работе [40] системы «пленка-подложка», составила около -1,6 ГПа для по-
дложки из аммониевого сплава и около -1,9 ГПа для подложки из нержа-
веющей стали. Измеренные же остаточные напряжения составляли     (-
4,6) ÷ (-6,3) ГПа для подложек из аммония и около -7 ГПа для подложки 
из нержавеющей стали. Существующие остаточные напряжения в три-
четыре раза больше, чем термические напряжения. Это свидетельствует о 
том, что остаточные напряжения в пленках TiN, осажденных вакуумно-
дуговым методом, имеют преимущественно структурную природу. 
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Попытки проанализировать напряженное состояние покрытий были 
предприняты авторами [41]. На основании модели Agrawal и Raj (A−R мо-
дель), предложенной для оценки мощности адгезии, авторы [41] апроби-
ровали метод для определения минимального межфазного напряжения, 
достижимого для системы керамическая пленка/металлическая подложка. 
Этот тест требует измерения растягивающих напряжений пленки и харак-
теристического расстояния между трещинами фрагментированной (раз-
дробленной пленки) после наложения деформации растяжения на метал-
локерамическую систему. Напряженное состояние, определяемое с помо-
щью этой методики тестирования, аналогично получаемому в экспери-
менте на твердом покрытии в процессе трибологического применения. 
Следовательно, межфазный сдвиг, получаемый таким образом, должен 
больше отвечать свойствам, необходимым для обеспечения износостойко-
сти. Согласно «A-R» модели максимальное напряжение межфазного сдви-
га τ, развиваемое на межфазной границе между покрытием (хрупкий ма-
териал) и металлом (текучий материал) связано с пределом прочности на 
растяжение σп следующим уравнением: 

 
τ = πδσп/λσ,     (4.2) 

 
где σп = Еεf, εf − деформация, соответствующая началу трещинообразова-
ния в покрытиях, Е и δ − модуль Юнга и толщина покрытия, соответст-
венно, а λσ − длина волны синусоидальной функции, которая определяет 
максимальное межфазное сдвиговое напряжение. Величина λσ эквива-
лентна 2λ0 (λ0 − так называемое «минимальное расстояние между трещи-
нами») [41]. Вывод этого уравнения основан на положениях: покрытие 
свободно от остаточных напряжений и конфигурации напряжения-
деформация, возникающая из морфологии простой поперечной трещины. 
Для покрытия с остаточными напряжениями σк эффективное напряжение, 
которое инициирует разрушение покрытия, должно быть введено для уче-
та вклада остаточных напряжений как аддитивная сумма. 

Предположения относительно физической природы остаточных на-
пряжений в вакуумно-дуговых покрытиях существенно отличаются. 
Вклад обеих составляющих в величину остаточных напряжений является 
дискуссионным. По одним данным оба вида напряжений сопоставимы. В 
других же работах утверждается, что роль термических напряжений по 
сравнению с напряжениями роста незначительна. Так в работе [42], мето-
дом рентгеновской тензометрии определено, что величина остаточных на-
пряжений сжатия в покрытиях TiN на подложке из стали при комнатной 
температуре составляет -4 ГПа и снижается до нулевых значений при тем-
пературе нанесения 475 °С. При более высоких температурах происходит 
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формирование растягивающих напряжений, что свидетельствует, по мне-
нию авторов, о преимущественно термическом характере напряжений. 

В исследовании [43] показано, что для покрытий Ti(CN) напряжения, 
измеренные по прогибу тонкой пластины с покрытием, составляют            
(-2) ÷ (-3) ГПа, в то время как рассчитанные температурные напряжения 
составляют 10 ÷ 20 % от этой величины. 

Наиболее распространенным и убедительным является утверждение, 
что остаточные напряжения в вакуумно-дуговых покрытиях, имея и тер-
мическую и структурную составляющие, при относительно невысоких те-
мпературах в условиях ионной бомбардировки все же определяются стру-
ктурной составляющей [44−48]. 

В работе [44] показано, что увеличение температуры подложки при 
нанесении покрытия приводит к уменьшению величины остаточных на-
пряжений. Авторы связывают это увеличение с поверхностной подвижно-
стью атомов, которая способствует созданию более совершенной структу-
ры покрытия и уменьшению концентрации дефектов упаковки. Этот факт 
можно считать также подтверждением превалирующего влияния струк-
турного механизма формирования остаточных напряжений в конденсатах 
(по температурному механизму напряжения должны возрастать с повы-
шением температуры). 

Термические напряжения должны сильно зависеть от материала по-
дложки (его структуры и теплопроводности). Экспериментальные иссле-
дования подтверждают роль подложки при формировании напряженного 
состояния вакуумно-дуговых конденсатов. Так, в работе [49] показано, что 
при одних и тех же режимах осаждения TiN (Iд = 90 А, Uсм = 150 В, 

2NP = 
0,13 Па) величина внутренних напряжений при нанесении на сталь Р6М5 
равнялась -2,84 ГПа, на ВТ-1 − (-1,40 ГПа), на сплав ВНС15 − (-2,19 ГПа) 
(табл. 4.8). 
 

Таблица 4.8 
Влияние материала подложки на величину  

макронапряжений в покрытиях TiN 
 

Материал подложки Iд, 
A 

Uсм, 
В 

2NP , 
Па 

Микротвер-
дость, 
ГПа 

σп, 
ГПа 

Р6М5 90 150 0,13 22,0 -2,84 
ВНС-15 90 150 0,13 21,20 -2,19 
ВТ-1 90 150 0,13 17,25 -1,40 

 
Как видно из табл. 4.8, покрытия TiN характеризуются высокими 

сжимающими напряжениями, уровень которых зависит от типа подложки.  
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Авторами [50] не безосновательно утверждается, что напряжения в 
покрытии, обусловленные структурной составляющей (напряжения роста 
конденсата), в отличие от напряжений, обусловленных термической со-
ставляющей, не зависят от материала основы. В то же время структурные 
напряжения должны зависть от толщины покрытия [51−52], уменьшаясь с 
ростом толщины. 

Уменьшение остаточных напряжений с увеличением толщины по-
крытия можно пояснить постепенным совершенствованием структуры по-
следующих слоев роста из-за стремления системы к релаксации дефект-
ной структуры с уменьшением свободной энергии. 

В исследовании [53] показано, что напряжения сдвига между столб-
чатыми кристаллитами покрытия TiN уменьшаются с увеличением оста-
точных напряжений, что служит основанием считать, что наличие высо-
ких остаточных напряжений сжатия обеспечивает стабильность столбча-
той структуры в покрытиях TiN. 

При этом в случае структурных напряжений глубина наибольших на-
пряжений сжатия должна коррелировать с максимальным количеством 
внедренных атомов, которые располагаются на глубине порядка длины 
свободного пробега иона, что составляет от 1 до 10 нм на каждый кило-
электронвольт его энергии [2]. 

Следует отметить, что различные оценки значимости обеих компо-
нентов внутренних напряжений, возникающих при ионно-плазменном на-
несении покрытий [54], связаны с очень существенным влиянием условий 
эксперимента (энергии и плотности бомбардирующих частиц, температу-
ры подложки, давления реакционного газа, состава покрытия, материала 
подложки и т. д.). 

Значительным образом на напряженное состояние влияют примес-
ные атомы. По данным работы [55] остаточные напряжения сжатия в по-
крытиях TiN, полученных реактивным распылением, в условиях отсутст-
вия кислорода составляют -7,8 ГПа. Там же показано, что с повышением 
концентрации кислорода напряжения сжатия в пленках Ti(ON) уменьша-
ются и переходят в небольшие растягивающие. Это указывает на струк-
турный характер напряжений, основываясь на котором изменение напря-
женного состояния в этом случае можно связать с уменьшением парамет-
ра решетки вследствие замены атомов азота атомами кислорода и, в ко-
нечном итоге, образования аморфной фазы. 

 
4.4. Влияние потенциала смещения на структурное состояние 
вакуумно-дуговых покрытий двойных и тройных систем 

 
В определенных пределах изменять условия конденсации в процессе 

напыления удается за счет изменения величины ускоряющего потенциа-
ла, подаваемого на подложку и позволяющего регулировать энергию оса-
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ждающихся ионов. Энергию ионов, движущихся к поверхности, можно 
разложить на начальную энергию и энергию, приобретенную в дебаев-
ском слое, примыкающем к подложке, при условии, что на нее подан ус-
коряющий отрицательный потенциал. Поэтому важным фактором, влияю-
щим на состав и свойства покрытий, является энергия конденсирующихся 
ионов, задаваемая потенциалом смещения Uсм на подложке [56]. 

На рис. 4.11 приведена зависимость влияния энергии ионов на такую 
структурно- и фазово-чувствительную характеристику покрытий, как ми-
кротвердость. 

 

 
 

Рис. 4.11. Изменение микротвердости покрытий в зависимости от энергии кон-
денсируемых ионов: 1 − Ti + N2 (Р = 5×10−4 Торр); 2 − Мо + N2 
(Р = 8×10−4  Торр); 3 − А1 + О2 (Р = 10−4 Торр) [56] 
 

Сопоставляя полученные результаты, можно сделать вывод, что для 
каждого покрытия существует граничное значение энергии Егр (зависящее 
от Uсм), при котором достигается полное связывание падающего на под-
ложку металла в химическое соединение. При этом микротвердость по-
крытия достигает насыщения и в дальнейшем не зависит от энергии кон-
денсирующихся ионов. 

В [57] приведена зависимость напряженного состояния пленок мик-
ронной толщины нитрида титана от подаваемого при осаждении потен-
циала смещения (рис. 4.12,а).  

Практически аналогичная зависимость с наибольшими достигаемы-
ми напряжениями сжатия при отрицательном потенциале смещения 
100 ÷ 150 В была получена для CrN покрытия в работе [58] (рис. 4.12,б), 
что свидетельствует об общности физических механизмов такого процес-
са. 
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Таким образом, можно считать подаваемое напряжение смещения 
100 ÷ 150 В оптимальным для получения высокоплотных покрытий с вы-
сокими напряжениями сжатия. 

 

 
а      б 

Рис. 4.12. Зависимость напряженного состояния (а) − TiN покрытий [57] и (б) − 
CrN покрытий [58] от подаваемого при осаждении отрицательного потенциала 
смещения 

 
Для Mo−N системы определение напряженного состояния «sin2ψ-

методом» показало [59], что в конденсатах, не содержащих гексагональ-
ную MoN фазу, развиваются двухосные напряжения сжатия величиной 
близкой к -10 ГПа, а в конденсатах с кубической решеткой Mo2N величина 
максимальных напряжений сжатия не превышала -4,5 ГПа. 

Такое различие не может быть объяснено ни термическим фактором, 
ни разницей упругих модулей (E = 450 ГПа для MoN и 370 ГПа для 
Mo2N), а фактором, определяющим такое различие, можно считать потен-
циал смещения. Фаза MoN получается при небольшом потенциале смеще-
ния -150 В, в то время как Mo2N фаза получалась при значительно боль-
шем отрицательном потенциале смещения -250 В [59]. Действительно, как 
отмечалось в предыдущей главе, при подаче большого потенциала смеще-
ния происходит дробление кристаллитов высокоэнергетическими части-
цами, что приводит к более эффективной релаксации структурных сжи-
мающих напряжений и уменьшению твердости. Как показали измерения 
твердости, для MoN конденсата твердость близка к 50 ГПа, что значи-
тельно превосходит твердость Mo2N, составляющую 35 ÷ 37 ГПа. 

Рассмотрим влияние потенциала смещения в тройных системах на 
примере системы Ti−Al−N. Первым, что необходимо отметить, является 
то, что подача напряжения смещения сказывается на содержании алюми-
ния в покрытиях (Ti, Al)N [60−62]. В работах [60, 61] было определено, 
что содержание алюминия в покрытиях уменьшается с увеличением на-
пряжения смещения. Уменьшение содержания Al на 50 % наблюдалось 
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тогда, когда напряжение смещения на подложке составляет -300 В. Авто-
ры работы [61] связали это с разницей в степени ионизации Ti и Al. Сте-
пень ионизации паров титана (80 %) выше, нежели паров алюминия 
(50 %). Высокоионизированные атомы титана преимущественно притяги-
ваются к отрицательно заряженной подложке. Такое «напыление» изменя-
ет конечное соотношение Ti/Al в покрытии. Указанный эффект можно та-
кже объяснить, если вспомнить, что одиночные ионы металлов имеют ра-
зные коэффициенты распыления и разный средний заряд [63]. С увеличе-
нием напряжения смещения на подложке увеличивается рассеяние отра-
женных от подложки атомов мишени. Необходимо отметить, что атомы Al 
более подвержены отражению в сравнении с атомами Ti. 

С увеличением напряжения смещения текстура конденсата стано-
вится более развитой [61] (при исследовании морфологии расколотого по-
крытия четко выявлялись границы зерен), пористость структуры значи-
тельно уменьшается [64], что очень важно для защитных покрытий. 

В качестве объяснения причины таких изменений в [65] показано, 
что величина потенциала смещения при формировании TiAlN покрытий 
обуславливает плотность пучка и увеличенную энергию ионного потока, 
что влияет на размер зерна, состав, текстуру и пористость покрытия, а эти 
параметры, в свою очередь, определяют морфологию роста и уровень ос-
таточных напряжений (рис. 4.13). 

 

 

Рис. 4.13. Зависимость остаточных напряжений сжатия (♦) в покрытии TiAlN и 
его нанотвердости Н (■) от значения отрицательного потенциала смещения [65] 

 
В работе [66] сравнивалось влияние напряжения смещения и парци-

ального давления азотной атмосферы на структурное состояние двухэле-
ментного материала (TiN) и трехэлементного материала (Ti–Si–N). По-
крытия получались на вакуумно-дуговой установке «Булат-6», оснащен-
ной прямолинейным фильтром микрочастиц. Для получения покрытий 
были использованы катоды из ВТ1-0 и сплава Ti + 7 вес.% Si. Давление 
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азота задавалось в диапазоне 1×10−4 ÷ 5×10−3 Торр. Варьировалась величи-
на отрицательного потенциала подложки: 150 В, 75 В и «плавающий» по-
тенциал (устанавливающийся самосогласованно и составляющий               
-3 ÷ -15 В). 

При распылении Ti-катода в условиях «плавающего» потенциала 
смещения на подложке в зависимости от давления азота в пленках реали-
зуются три основных структурных состояния. Первый тип структуры − ге-
терофазная мелкокристаллическая, формируется в пленке, осажденной 
при низком давлении азота (1 ÷ 3)×10−4 Торр. Линии кристаллических фаз 
на дифрактограммах пленок очень слабые и широкие. Наряду с TiN, ха-
рактеризующимся периодом решетки, близким к 0,426 нм, в пленках фор-
мируется фаза с меньшим содержанием азота. Наиболее вероятно, что это 
тетрагональный нитрид Ti2N (JCPDS 23-1455). По мере увеличения давле-
ния азота содержание этой фазы уменьшается. 

Второй тип структуры, который формируется в пленках при «пла-
вающем» потенциале смещения, преобладает в пленках, полученных в 
интервале давлений азота (5 ÷ 15)×10−4 Торр. Дифрактограммы пленок с 
этой структурой характеризуются более интенсивными и узкими линиями 
TiN. Анализ соотношения интенсивностей линий этой фазы и кривых ка-
чания свидетельствует о наличии текстуры аксиального типа с осью [100] 
в направлении нормали к поверхности пленки, при этом период решетки 
практически такой же, как у фазы TiN в покрытиях со структурой первого 
типа. Твердость таких пленок составляет 35 ÷ 36 ГПа. 

Третий структурный тип формируется при давлении азота в вакуум-
ной камере (30 ÷ 50)×10−4 Торр и представляет собой гетерофазное покры-
тие с большими кристаллитами TiN, преимущественно ориентированными 
плоскостью (111) параллельно поверхности роста, и нитрид титана с ме-
ньшим периодом и с недостатком по азоту. Такое гетерофазное состояние 
приводит к более низким значениям твердости 26 ÷ 28 ГПа. 

Похожие переходы от гетерофазной к преимущественно однофазной 
структуре покрытий при изменении давления азота наблюдались в плен-
ках, осажденных из нефильтрованной плазмы при потенциале смещения   
-200 В [57, 67]. Принципиальным отличием является более резкая зави-
симость структуры от давления и смещение интервала, в котором форми-
руется преимущественно однофазная структура TiN, в сторону меньших 
давлений, что, по мнению [66], обусловлено более низкой скоростью оса-
ждения из фильтрованного потока и повышенной активацией азота в ус-
ловиях замагниченности электронной компоненты плазмы в фильтрую-
щей системе. 

При фильтрованной плазме подача отрицательного потенциала сме-
щения -75 В и -150 В приводит к формированию четвертого структурного 
типа − TiN покрытий с аксиальной текстурой [111]. Наиболее совершен-
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ная текстура, характеризующаяся углом качания 8 ÷ 9°, формируется при 
потенциале смещения -150 В в диапазоне давлений (10 ÷ 30)×10−4 Торр. 
Твердость таких пленок составляет 33 ÷ 38 ГПа. 

Зависимости периода решетки в направлении нормали к поверхно-
сти нитрида титана в пленках от параметров осаждения приведены на рис. 
4.14. Видно, что почти все приведенные значения периода превосходят 
величину 0,4243 нм, характерную для массивного TiN-стехиометриче-
ского состава. В текстурированных пленках четвертого типа, полученных 
при подаче потенциала смещения на подложку, значение периода кри-
сталлической решетки оказывается очень высоким и достигает 0,431 нм. 
Такое увеличение периода может быть связано с рядом факторов, наибо-
лее значимым из которых является сдвиг дифракционных пиков, по кото-
рым определяется период при формировании высоких сжимающих на-
пряжений, что обусловлено интенсивной ионной бомбардировкой поверх-
ности роста. 

 

 
 
Рис. 4.14. Зависимости периода решетки в направлении нормали к поверхности 
пленки фазы TiN от давления азота в вакуумной камере и потенциала смещения 
на подложке [66] 

 
При распылении Ti–Si катода содержание кремния меньше, чем в 

катоде. При этом с увеличением потенциала смещения, как видно из рис. 
4.15, обеднение происходит более интенсивно.  

По-видимому, это связано с преимущественным распылением лег-
ких атомов кремния с поверхности растущей пленки в результате ионной 
бомбардировки. Чем выше потенциал смещения и ниже давление газа в 
камере, тем сильнее этот эффект. 

Установлено, что в полученном диапазоне концентраций присутст-
вие кремния в покрытиях существенно не меняет картину формирования 
структуры. 
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В пленках системы Ti–Si–N условно можно выделить те же струк-
турные группы, что и в покрытиях системы Ti–N.  

Аналогично изменению периода в нитриде титана происходит и из-
менение периода решетки нитридной фазы в системе Ti–Si–N. При этом 
твердость Ti-Si-N покрытий несколько выше и достигает 39 ГПа. 

Определенные методами рентгеновской тензометрии, построением 
«sin2ψ-графиков» значения макронапряжений в пленках системы Ti–Si–N 
были несколько выше, чем в TiN конденсатах.  

 

 
 

Рис. 4.15. Зависимости весовой концентрации кремния в Ti−Si−N пленках от 
давления азота в вакуумной камере при различных потенциалах смещения на 
подложке [66] 
 

Так при плавающем потенциале сжимающие напряжения в TiN со-
ставляли -5 ГПа, а в (Ti, Si)N − (-7) ГПа. Подача потенциала смещения 
приводит как для двойной, так и для тройной системы к увеличению на-
пряжений сжатия в конденсате до -12 ГПа и -13 ГПа в TiN конденсатах 
при потенциалах -75 В и -150 В, соответственно, и до -13 ГПа при подаче 
потенциала -75 В в (Ti, Si)N покрытии. 

Таким образом, как структура, так и влияние на нее рабочего давле-
ния и потенциала смещения при невысокой концентрации кремниевой 
примеси 1 ÷ 6 вес.% не приводит к принципиальным отличиям в вакуум-
но-дуговых конденсатах (Ti, Si)N от TiN покрытий. 

Использование вакуумно-дугового метода с более высоким потен-
циалом смещения -300 В при получении TiN и TiN/Cu покрытий распыле-
нием Ti и Ti−Cu мишеней в реактивной среде ионизированной и ускорен-
ной высоким потенциалом смещения ионов азота, проведенное в работе 
[68], показало, что в случае нитрида титана формируется сложная двух-
уровневая ориентация зерен.  

Зерна субмикронного размера (0,1 ÷ 0,3 мкм) фрагментированы на 
области размером 10 ÷ 15 нм с углом разориентации, не превышающим 5°. 



 305

При этом обнаруживается закономерная разориентация фрагментов, ана-
логичная наблюдаемой при полигонизации кристаллов. 

Аналогичная двухуровневая структура, определенная и для системы 
нанокристаллитов TiN/Cu (не более 4 ат. % Cu), свидетельствует о том, 
что эти кристаллиты соответствуют размерам найденных фрагментов су-
бмикрокристаллитов TiN [68].  

Анализом смещения контуров экстинкции [69, 70] найдены значения 
компоненты тензора кривизны кристаллографических плоскостей (χij), но-
рмальных электронному пучку (рис. 4.16). 

 

 
 
Рис. 4.16. Схема двухуровневой структуры покрытий TiN/Cu 

 
Определенный из этой кривизны уровень напряжений составил 5 ÷ 9 

ГПа (напряжения сжатия), что близко к пределу прочности кристаллов 
E/40. 
 

4.5. Расширение возможностей вакуумно-дуговых методов 
 

Существенно расширить возможности вакуумно-дуговых методов 
нанесения покрытий можно путем создания дополнительных источников 
ионизации и активации, ускорения атомов и химически-активных радика-
лов рабочего вещества, а также нанесения покрытий в условиях ионной 
бомбардировки, благодаря чему создаются условия повышения управляе-
мости потоком частиц, попадающих на обрабатываемую поверхность. 

Для этого был создан технологический комплекс [71] на базе ваку-
умно-дугового метода (рис. 4.17). 

Заземленные металлические стенки вакуумной камеры 1 служат од-
новременно анодом вакуумно-дуговой разрядной системы. Отрицатель-
ный потенциал от источника питания дугового разряда подается на катод 
2, который выполнен из материала, требуемого для синтеза покрытия. С 
помощью натекательной системы через газотранспортную линию осуще-
ствляется напуск реакционного газа. Для дополнительной химической ак-
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тивации молекулярного газа при подаче в вакуумную камеру его пропус-
кают через цилиндрическую кварцевую разрядную камеру, в которой с 
помощью ВЧ генератора генерируются периодически повторяющиеся ис-
кровые разряды. 

 

 
 
Рис. 4.17. Схема технологической системы синтеза покрытий на базе вакуумно-
дугового разряда: 1 − вакуумная камера; 2 − испаряемый материал: 3 − плазменный 
поток; 4 − источник питания дугового испарителя; 5 − коаксиальный кабель; 6 − 
конденсатор переменной емкости; 7 − ВЧ генератор; 8 − подложка (изделие) 
 

При этом искровой разряд, создаваемый по оси протяженной цилин-
дрической разрядной камеры, порождает ударную волну. В момент фоку-
сировки энергия волны сжимает и нагревает газ по оси разрядной камеры, 
в результате чего происходит диссоциация молекулярного газа. После ди-
ссоциации молекулярного газа атомарный газ, выходя из разрядной труб-
ки, адиабатически расширяется в технологическом объеме без рекомбина-
ции. Путем повторения такого циклического воздействия на поток моле-
кулярного азота ударными волнами создаются управляемые потоки ато-
марного газа в процессе синтеза покрытия. Подложки 8 располагались на 
подвижном узле, ВЧ напряжение на подложку подавалось через согла-
сующее устройство 5, 6 от ВЧ генератора 7. 

Полученные экспериментальные результаты позволили разработать 
новую технологическую схему получения покрытий из потоков металли-
ческой плазмы с использованием импульсного ВЧ генератора. Затухаю-
щие ВЧ колебания в течение одного импульса создают условия для очист-
ки (бомбардировки) обрабатываемой поверхности энергетическими иона-
ми в начале импульса, а затем и осаждения их на поверхность при соот-
ветствующей в течение импульса величине спадающего напряжения. Та-
ким образом, в течение одного импульса автоматически появляются усло-
вия для нанесения покрытий, вне независимости от рабочих характери-
стик установки (парциального давления рабочего газа, режима работы ис-
точника плазмы и т. п.) [72]. 
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Выбор максимальной амплитуды напряжения в начале ВЧ импульса 
определяется величиной энергии, приобретаемой конкретными ионами в 
этом электрическом поле (потенциальная яма) и соответствующей эффек-
тивности распыления ими покрываемого материала. 

Каждый последующий импульс повторяет процесс очистки и осаж-
дения, в течение каждого импульса происходит самосогласованное накоп-
ление вещества, нанесенного при оптимальной энергии ионов. При этом 
очистка происходит только от того слоя покрытия, который образовался 
при неоптимальном напряжении (энергии ионов). При работе со спадаю-
щим напряжением в течение каждого импульса совмещаются две основ-
ные технологические операции нанесения покрытий (очистка и осажде-
ние), которые ранее в установках вакуумно-дугового осаждения выполня-
лись раздельно. Стандартные ВЧ генераторы, рассчитанные на стационар-
ную работу, позволяют использовать их в качестве импульсных генерато-
ров, но с одним замечанием: ВЧ мощность в импульсе не может сильно 
отличаться от предельно допустимой мощности в стационарном режиме. 
Другими словами, увеличение скважности импульсов приводит к сущест-
венному снижению максимально возможной средней ВЧ мощности, вкла-
дываемой в разряд. 

Для расширения гибкости технологической системы использован ге-
нератор по схеме с ударным контуром, позволяющий получать в импульсе 
до 100 кВт ВЧ мощности при среднем значении ВЧ мощности не более 
10 кВт. 

Влияние импульсного ВЧ напряжения, подаваемого на подложку 
(пластины − твердый сплав ВК6, сталь ВНС-15), на структурно-
физические свойства при осаждении пленок TiN вакуумно-дуговым мето-
дом рассмотрено в работе [73]. Исследование микродифракционных кар-
тин свидетельствует о присутствии большого количества расположенных 
на окружности рефлексов, что говорит о наличии в покрытии очень мел-
ких сильно разориентированных зерен. Характер такого структурного со-
стояния связан с формированием высокодисперсной неравновесной зе-
ренной структуры с высокой плотностью дислокаций. Проведенная оцен-
ка размера кристаллитов для покрытий дает величину L = 15 ÷ 20 нм. Это-
му состоянию соответствует нанотвердость Нµ = 39 ÷ 45 ГПа при модуле 
упругости 390 ÷ 410 ГПа. Увеличение нанотвердости, по-видимому, обу-
словлено радиационно-термическими процессами, что приводит к измель-
чению зерен и уплотнению покрытия. Отжиг образцов на основе ВНС-15 
при температуре 700 °С в течение 30 мин приводит к уменьшению нанот-
вердости до Н = 32 ÷ 34 ГПа. 

Результаты исследований свидетельствуют, что импульсное осажде-
ния покрытий (амплитуда импульсного ВЧ напряжения, подаваемого на 
подложку, меняется от -2,0 кВ до -300 В при конденсации, длительность 
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импульсов 10 ÷ 60 мкс и частотой 10 кГц [74]) приводит к изменению ра-
змеров зерен, что в условии сильной неравновесности процесса должно 
сопровождаться релаксацией напряжений и изменением механических 
свойств (твердости). 

В работе [75] проведено сравнение структуры конденсатов нитрида 
циркония, полученных по обычной вакуумно-дуговой и ВЧ-модифици-
рованной схеме, описанной выше. В последнем случае потенциал смеще-
ния подавался на подложку от ВЧ генератора, который генерировал им-
пульсы затухающих колебаний с частотой около 1 МГц, длительность ка-
ждого импульса ∼60 мкс с частотой повторений ∼10 кГц. Величина отри-
цательного автосмещения потенциала на подложке, благодаря ВЧ диод-
ному эффекту, составляла 2 ÷ 3 кВ в начале импульса (после срабатыва-
ния разрядника) и снижается до 100 В в конце импульса (перед срабаты-
ванием разрядника). 

На рис. 4.18 приведена типичная дифракционная кривая конденсата 
нитрида циркония, характерная как для получения по стандартной, так и 
по ВЧ схемах. Видно, что единственной кристаллической фазой, выявляе-
мой в этом случае, является нитрид циркония с кубической решеткой типа 
NaCl (ZrN, JC PDS 35-0753). 
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Рис. 4.18. Участок дифракционного спектра конденсата нитрида циркония, 
осажденного вакуумно-дуговым методом с ВЧ стимуляцией (излучение Fe-Kα) 

 
Изменение соотношения интенсивностей рентгендифракционных 

пиков по сравнению с табличными значениями при стандартной схеме ва-
куумно-дугового получения конденсатов выражается в увеличении отно-
сительной интенсивности кратных отражений от плоскости (111). Следует 
отметить, что для нитридов со структурным типом NaCl, которые принад-
лежат к октаэдрическим структурам, т. е. в которых атом переходного ме-
талла находится в октаэдрическом окружении атомов неметалла, вдоль 
направления [111] происходит последовательное чередование слоев, пол-
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ностью заполненных только металлическими атомами, и слоев, полностью 
заполненных атомами неметалла (азота). Такое расположение слоев отве-
чает наименьшей поверхностной свободной энергии системы и в случае 
конденсации является наиболее часто встречаемым случаем, особенно при 
невысоких развивающихся в конденсате напряжениях и на начальных 
стадиях роста пленки. 

По данным наноиндентирования твердость такого типа покрытия со-
ставляет в среднем 29 ГПa при величине модуля упругости Е = 395 ГПa. 
При этом следует отметить, что разброс данных при измерении как твер-
дости, так и модуля упругости не превышал стандартной для однородного 
покрытия величины 5 %. 

При аналогичном дифракционном спектре (рис. 4.18) осаждение при 
ВЧ-разряде приводит к более высокой твердости 32 ГПa. Фазовый состав 
покрытий в обоих случаях подобен. Отличие этих покрытий проявлялось 
при изучении структурного состояния кристаллитов нитрида циркония 
(табл. 4.9). 

Из табл. 4.9 видно, что текстура (преимущественная ориентация) 
кристаллитов с осью [111], перпендикулярной поверхности роста, имеет 
достаточно низкое совершенство, что выражается в высокой угловой ра-
зориентировке (большой полуширины при ψ-сканировании). Также отли-
чаются и средние размеры кристаллитов в покрытиях: высокочастотная 
методика приводит к значительно меньшему среднему размеру кристал-
литов L вследствие более высокой плотности зародышей при его форми-
ровании. Также меньшей при использовании ВЧ метода является и микро-
деформация кристаллитов, уравновешиваемая в теле зерна. При этом мак-
родеформация сжатия εсж, определенная по данным рентгеновской тензо-
метрии из «а-sin2ψ»-графиков и связываемая в такого рода конденсатах с 
проявлением «atomic peening» эффекта [76, 77], близка по величине для 
обеих схем осаждения покрытий при несколько увеличенном периоде ре-
шетки в ненапряженном сечении для высокочастотной схемы (табл. 4.9). 

 
Таблица 4.9 

Структурные характеристики конденсатов нитрида циркония 
 

Схема получения ∆ψ, радиан L, нм <ε>, 
% 

εсж , 
% 

σ, 
ГПa 

а0, нм

ВЧ 0,61 25 0,35 -1,0 -3,25 0,4599
стандарт 0,47 60 0,75 -1,2 -3,8 0,4582

 
Экспериментальное исследование фазового состава покрытий А12О3, 

TiN и A1N, полученных методом вакуумно-дугового осаждения с использо-
ванием ВЧ напряжения, подаваемого на подложку, показало, что потенциал ВЧ 
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напряжения, подаваемый на подложку, оказывает существенное влияние на 
фазовый состав покрытий.  

Так, при распылении алюминия чистотой 99,999 % для получения по-
крытия А12О3 электронограммы от образцов при ВЧ напряжении Uсм = −50 
В показывают наличие в покрытии θ-фазы с периодом решетки 
а = 0,590 нм, γ-фазы с периодом решетки а = 0,574 нм, а также некоторой 
доли α-фазы. Изменяя ВЧ напряжения, а значит, энергию и температуру про-
цесса осаждения, можно регулировать количеством α-А12О3 фазы в осаждаемом 
покрытии. В интервале температур 200 ÷ 250 °С (Uсм = -70 В) были выяв-
лены фазы θ, γ, α; в интервале 300 ÷ 400 °С (Uсм = -150 В) − γ, α; в интерва-
ле больших температур 600 ÷ 700 °С (Uсм = -250 В) − только α-фаза. Этот 
результат свидетельствует о перестройке плотной кубической решетки в 
гексагональную решетку. Такая перестройка требует большой энергии (темпе-
ратуры) активации, что обеспечивается увеличением энергии ионов, бом-
бардирующих поверхность покрытий. Это приводит к росту диффузионной под-
вижности атомов на поверхности подложки при повышении ВЧ напряжения 
Uсм, подаваемого на подложку. Также изучены структура и физико-
механические свойства покрытий AlN. Покрытия на основе AlN осажда-
лись на кварцевые подложки (10×20×3 мм) при давлении азота Р = 0,1 Па. 
Скорость нанесения покрытия нитрида алюминия в процессе осаждения 
составила 0,09 мкм/мин. Расчет электронограмм покрытий, полученных 
при потенциале ВЧ напряжения Uсм = 200 В, показывает, что они состоят 
из двух фаз − микрокристаллического AlN (а = 0,309 нм) и нанокристал-
лического окисла Аl2О3 (а = 0,471 нм). Результаты исследования микро-
рельефа поверхности покрытий Al2О3 приведены на рис. 4.19. Как видно, с 
ростом ВЧ напряжения микроструктура изменяется, на поверхности от-
сутствуют дефекты, т. е. с ростом энергии осаждаемых частиц повышает-
ся подвижность адатомов, а значит, происходит залечивание образовав-
шихся дефектов сквозных микропор. 
 

    
                               а                             б 
Рис. 4.19. Микрорельеф поверхности покрытий Al2О3, полученных при разных 
потенциалах ВЧ напряжения (Р = 0,1 Па), ×1000: а – потенциал смещения − 
~40 В; б − потенциал смещения -150 В 
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Экспериментальные исследования содержания азота в покрытиях 
TiN, а также результаты анализа фазового состава покрытий и измерения 
скорости осаждения позволили провести оценку числа атомов азота, всту-
пающих в плазмохимическую реакцию: 
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где NN − количество частиц, захватываемых в 1 с на 1 см2 поверхности; 
CN − содержание азота в покрытии в атомных процентах; 
NTi − число атомов (ионов) титана, осаждаемых в 1 с на 1 см2 поверхности; 
Vос − скорость осаждения, нм/с; 
n − число атомов в элементарной ячейке (для TiN n = 4); 
V − объем элементарной ячейки в нм3. 

Содержание азота в покрытиях определялось по ядерной реакции 
15N{ρ, α, γ}12C на электростатическом ускорителе с энергетическим раз-
решением Е = 300 кэВ, для протонов с энергией 992 кэВ [78]. 

В области давлений ∼1,0 Па количество атомов азота в покрытии в 
1,5 раза больше, чем в покрытиях, полученных без ВЧ ионизации, т. е. 
применение ВЧ разряда позволило дополнительно ионизировать ней-
тральные молекулы азота и тем самым увеличить их содержание в покры-
тии TiN. Таким образом, применяя ВЧ разряд можно изменять степень 
ионизации потока пара, а также реакционного газа, и тем самым влиять на 
плазмохимический синтез получения покрытий. 

Изучение влияния импульсного ВЧ напряжения на размер кристал-
литов при осаждении однослойного покрытия TiN показало, что при им-
пульсном осаждении покрытий происходит значительное уменьшение ра-
змеров кристаллитов с 60 нм до 10 ÷ 15 нм. Характер такого структурного 
поведения связан с формированием высокодисперсной неравновесной зе-
ренной структуры с высокой плотностью дислокаций. Изучение микроди-
фракционных картин свидетельствует о присутствии большого количества 
расположенных по окружности рефлексов, что говорит о наличии в по-
крытии (Ucм ≈ -200 В) очень мелких сильно разориентированных зерен. 
Этому состоянию соответствует высокая микротвердость Нµ = 30 ГПа. 
Увеличение микротвердости, по-видимому, обусловлено радиационно-
термическими процессами, что приводит к уплотнению покрытия. 

Изучение фазового состава, структурного состояния и физико-
механических свойств нанокомпозитных покрытий Ti−Mo−N, Ti−Al−N, 
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Fe−Ti−C, полученных вакуумно-дуговым методом из двух мишеней в сре-
де чистого азота (≤ 0,2 О2) и метана, показало, что [79, 80] за счет пра-
вильного подбора легирующих элементов и их количества можно сфор-
мировать нанокомпозитные покрытия, которые представляют собой твер-
дые растворы легирующего элемента в TiN. 

Для этого скорость осаждения легирующего элемента (Мо, Аl, Ti) 
изменялась с помощью диафрагмы, которая имеет определенное количе-
ство и размер ячеек. При этом, например, скорость осаждения Мо может 
быть уменьшена в 12,5 раз.  

Таким образом, регулируя угол наклона подложки и используя спе-
циальные диафрагмы с различным количеством ячеек, можно получать 
многокомпонентные покрытия различного состава [80]. В покрытиях, по-
лученных при осаждении с Uсм = -200 В и Тк ≈ 500 ÷ 550 °С, характерной 
особенностью является наличие диффузного гало под малыми углами от-
ражения рентгеновских лучей и появление на его фоне малоинтенсивных 
сильно размытых дифракционных максимумов.  

Это свидетельствует о нанокристаллической структуре и высоком 
уровне микроискажений в образующемся покрытии. Покрытия Ti−Mo−N, 
которые содержат от 7 до 20 ат. % Мо, представляют собой твердый рас-
твор молибдена в нитриде титана. Период решетки при 20 ат. % Мо 
а = 0,4239 нм (период решетки TiN а = 0,4244 нм). Нанотвердость 38 ÷ 40 
ГПа при модуле упругости 390 ÷ 410 ГПа. Полученные покрытия имеют 
высокую термостойкость (при отжиге Т = 700 °С нанотвердость не изме-
нилась Н = 38 ÷ 40 ГПа). 

Особенности структурно-фазового состояния при использовании ВЧ 
схемы для получения многоэлементных покрытий анализировалась при-
менительно к системе Zr−Ti−Si−N [81−83]. 

Покрытия толщиной 3 ÷ 5 мкм были получены ВЧ вакуумно-
дуговым осаждением из цельнолитой мишени Zr−Ti−Si состава: 
Zr − 65 ат. %, Ti − 25 ат. %, Si − 10 ат. % и наносились на полированную 
подложку из стали (размером 20 и 30 мм, толщиной 3 ÷ 5 мм) без допол-
нительного подогрева подложки. В качестве реакционного газа использо-
вался молекулярный азот. 

Ниже на рис. 4.20 приведен типичный энергодисперсионный рентге-
новский спектр поверхности, показывающий состав покрытия. 

Обобщение результатов для разных участков показывает, что кон-
центрация N изменяется от 3,16 до 4,22 вес.%; Si = 0,66 ÷ 0,68 вес.%; Ti = 
12,29 ÷ 13,52 вес.%; Zr = 73,90 ÷ 77,91 вес.% (значения для Fe связаны с 
подложкой). 

Эти результаты указывают на то, что N в покрытии достаточно мно-
го, что позволяет ему участвовать в создании нитридов Zr и Ti или твер-
дого раствора (Zr, Ti)N. Содержание кремния относительно невелико, од-
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нако, если учитывать результаты работ Veprek и др. [84], то концентрации 
Si в районе (6 ÷ 7) ат. % достаточно для образования фаз силиконитридов. 
 

 
 
Рис. 4.20. Элементный состав покрытий Zr−Ti−Si−N системы, полученный с 
помощью микроанализа поверхности  
 

Анализ фазового состава конденсатов системы Zr−Ti−Si−N показал, 
что в исходном постконденсационном состоянии основной кристалличе-
ской составляющей является твердый раствор (Zr, Ti)N на основе кубиче-
ской решетки структурного типа NaCl.  

Кристаллиты (Zr, Ti)N твердого раствора находятся под действием 
сжимающих упругих макронапряжений системы «конденсат-подложка». 
Сжимающие напряжения в плоскости роста конденсата определяют раз-
витие деформации сжатия кристаллической решетки, достигающей вели-
чины -2,9 % (табл. 4.10).  

Таблица 4.10 
Изменение параметров структуры и субструктуры ВЧ вакуумно-дуговых 

конденсатов Zr−Ti−Si−N системы в исходном состоянии 
и при высокотемпературных отжигах в вакууме 

 
Образец 
Параметр 
структуры 

Без  
отжига 

Тотж= 
300 °С 
вакуум 

Тотж= 
500 °С 
вакуум 

Тотж= 
800 °С 
вакуум 

Тотж= 
1100 °С 
вакуум 

а0, нм 0,45520 0,45226 0,45149 0,45120 0,45064 
ε, % -2,93 -2,40 -1,82 -1,01 -1,09 

<ε>, % 1,4 1,0 0,85 0,5 0,8 
αдеф. упак. 0,057 0,085 0,107 0,155 0,150 
 
Для расчета макронапряжений, действующих в пленке, из данных по 

деформации необходимо знание двух упругих характеристик материала: 
модуля упругости и коэффициента Пуассона.  



 314

Характерное значение модуля упругости конденсатов, определенное 
из кривых «нагрузка (разгрузка)−перемещение» при наноиндентировании 
составляет примерно 400 ГПa. Значение коэффициента Пуассона υ = 0,28 
для твердого раствора (Zr, Ti)N с примерно равным содержанием атомов 
Zr и Ti можно считать установленным и постоянным при увеличении тем-
пературы, по крайней мере, от комнатной до 850 °С. 

Последнее видно из работы [34], где полученное по точке пересече-
ния «а-sin2ψ» графиков до и после отжига значение sin2ψ = 0,43 = 2υ/(1+υ) 
(рис. 4.21). 

 

 
 

Рис. 4.21. «а-sin2ψ» график Zr0,58Ti0,42N конденсата после осаждения (1) и 3-х 
часового отжига при 850 °С (2). Вертикальная и горизонтальная пунктирные 
линии относятся к величине sin2ψ0 и а0 в ненапряженном сечении [34] 
 

Отсюда υ = 0,28. При этом, как свидетельствуют результаты [85], 
аналогичное значение υ = 0,28 характерно как для конденсата чистого TiN, 
так и ZrN. Поэтому такое значение можно считать применимым для всего 
концентрационного интервала (Zr, Ti)N твердого раствора. 

Следует отметить, что значение коэффициента Пуассона, т. е. коэф-
фициента деформации в направлении, перпендикулярном плоскости дей-
ствия напряжений, в ионно-плазменных конденсатах несколько превыша-
ет соответствующее значение для массивного состояния, которое как для 
TiN, так и ZrN составляет υ = 0,25 [86]. 

Это свидетельствует о большей податливости материала ионно-
плазменного конденсата в направлении, перпендикулярном плоскости ро-
ста, причиной чего, по-видимому, является преимущественно волокнистая 
или столбчатая морфология роста кристаллитов конденсатов, полученных 
в условиях интенсивного ионного облучения. 
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При использовании для расчета значений Е = 400 ГПa и υ = 0,28, из-
меренная деформация соответствует действию напряжений сжатия вели-
чиной σсж ≈ -8,5 ГПa. Отметим, что такие достаточно высокие значения 
напряжений свойственны конденсатам нитридов, полученных в условиях 
действия высокого радиационного фактора [77]. 

На субструктурном уровне уравновешиваемая в объеме кристаллита 
микродеформация решетки также достаточно велика и составляет 1,4 %. 
При сравнительно малом среднем размере кристаллитов (L ≈ 15 нм) раз-
витие подобной высокой микродеформации свидетельствует о высоком 
вкладе в этот эффект сил изображения [87]. 

Высокая эффективность ионизации пленкообразующего потока и 
уплотнение конденсата при ионной имплантации, свойственные ВЧ рас-
пылению, должны сказываться на термоустойчивости структурного со-
стояния конденсатов. 

Действительно, фазовый состав материала ионно-плазменного кон-
денсата при температуре вакуумного отжига ниже 1000 °С остается прак-
тически неизменным и соответствующим исходному постконденсацион-
ному состоянию, что свидетельствует о его высокой термической устой-
чивости в конденсате, по-видимому, связанной с высокоплотным состоя-
нием конденсата при ВЧ распылении и стабилизирующим действием цир-
кония в твердом растворе. 

При этом практически неизменным остается средний размер кри-
сталлитов (Zr, Ti)N твердого раствора. Характерным изменением в этом 
температурном интервале на субструктурном уровне является понижение 
микродеформации (табл. 4.10), что свидетельствует об уменьшении де-
фектности решетки в области действия, соответствующей размеру кри-
сталлита. 

Макродеформация сжатия кристаллической решетки с увеличением 
температуры отжига в интервале 25 ÷ 1000 °С частично релаксирует, уме-
ньшаясь практически в три раза и достигая при Тотж = 1000 °С величины ε 
≈ -1,1 %. Следует отметить, что близкое к полученному при отжиге значе-
ние ε ≈ -1 % достигается при формировании чистого упорядоченного ZrN 
ионно-плазменного конденсата, что было рассмотрено выше. 

 Определенный для ненапряженного сечения период решетки а0 с 
увеличением температуры отжига уменьшается (табл. 4.10). Уменьшение 
периода решетки твердого раствора может быть объяснено замещением в 
металлической подрешетке части Zr атомов атомами титана, которые 
имеют меньший атомный радиус. Изменение периода от 0,4552 нм до 
0,4512 нм соответствует увеличению содержания упорядоченного распо-
ложения атомов титана в металлической подрешетке от 8,5 % до 19,5 %. 

Разнонаправленное смещение дифракционных линий от плоскостей 
при θ-2θ съемке (схема Брэгга-Брентано) свидетельствует о присутствии 
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дефектов упаковки в ГЦК металлической подрешетке [88]. Средняя кон-
центрация дефектов упаковки в решетке (Zr, Ti)N твердого раствора после 
конденсации составляет 5,7 %. В результате отжига концентрация дефек-
тов упаковки увеличивается, достигая 15,5 % при Тотж = 800 °С. 

Используя мишень с меньшим содержанием титановой составляю-
щей состава 78 ат. % Zr − 10 ат. % Ti − 12 ат. % Si исследовалось влияние 
давления рабочей атмосферы (молекулярный азот) и величины потенциа-
ла смещения в интервале -100 ÷ -200 В. 

В 1-м случае давление молекулярного азота в рабочей камере со-
ставляло 3×10−3 Торр, Uсм = -100 В, а во 2-м − давление молекулярного 
азота в рабочей камере 6×10−3 Торр, Uсм = -200 В. 

По данным элементного микроанализа конденсат первой серии со-
стоит из 35 ÷ 40 ат. % (6,5 ÷ 7,5 мас. %) атомов азота, 2,5 ÷ 2,7 ат. % крем-
ния (1,0 ÷ 1,2 вес.%), 4,5 ÷ 4,8 ат. % титана и 55 ÷ 58 ат. % атомов цирко-
ния (рис. 4.22). То есть по сравнению с распыляемой мишенью наиболь-
шее относительное обеднение по пленкообразующим атомам распыляе-
мой мишени присуще атомам кремния. 

 

 
 
Рис. 4.22. Элементный состав покрытий Zr−Ti−Si−N системы, полученный с 
помощью микроанализа поверхности первой серии образцов, полученных при 
Р = 3×10−3 Торр, Uсм = -100 В 
 

Для образцов второй серии при более высоком отрицательном по-
тенциале смещения относительное обеднение кремниевыми атомами про-
исходит еще более значительно, приводя к среднему составу 
1,5 ÷ 1,7 ат. % кремния, 7,5 ÷ 8,8 ат. % титана, 89,5 ÷ 91 ат. % цирконие-
вых атомов. В то же время среднее значение попадающих из распыляю-
щей атмосферы атомов азота повышается, и их содержание в пленке ста-
новится близким к стехиометрическому ХN (где X − Zr+Si+Ti) составу.  

Таким образом, используемые режимы получения покрытий приво-
дят к существенному обеднению конденсата относительно легкими эле-
ментами мишени − кремнием и титаном.  
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Относительное увеличение содержания титановых атомов по срав-
нению с кремниевыми в конденсатах второй серии, осаждаемых при более 
высоком давлении N2 атмосферы, по-видимому, связано с более эффек-
тивным химическим взаимодействием титановых с азотными атомами в 
приповерхностной области, приводящим к образованию нитридов. 

Поглощение интенсивности флуоресцентного излучения при рентге-
нофлуоресцентном анализе от элемента подложки и основного металличе-
ского элемента конденсата может служить в качестве метода определения 
толщины покрытия. 

Для информативных сигналов содержащих цирконий пленок на ста-
льной подложке можно использовать аналитические линии Fe-Kα и Zr-Kα. 
Зависимость интенсивности флуоресценции от толщины образца пред-
ставляется в следующем виде [89]: 

 
( )2 0 1 d

iI I e γ−= −      (4.4) 
 

где I2i − интенсивность флуоресценции от образца; γ − приведенная отно-
сительная плотность; d − толщина образца; I0 − интенсивность насыщения. 
Если использовать интенсивность насыщения как градуировку, можно 
вычислить толщину образца: 
 

2

0

1 ln 1 iId
Iγ

⎛ ⎞
= − −⎜ ⎟

⎝ ⎠
     (4.5) 

 
При малой толщине образца: 1xe x− ≈ − , то есть 1de dγ γ− = −  при γd << 1. 
Таким образом: 

2 0iI I dγ= ⋅ ⋅ .     (4.6) 
 

Значение толщины, полученное как по ослаблению Fe-Kα и Zr-Kα, 
для исследуемых пленок с точностью до 0,2 мкм совпадало между собой, 
и для первой серии образцов, полученных при более низком давлении 
распыляющего газа, составляло 2,9 ÷ 3,2 мкм.  

Для второй серии толщина конденсатов была немного ниже 2,6 ÷ 2,9 
мкм. Визуализирующие РЭМ снимки показывают толщину конденсата 
3,2 ÷ 3,9 нм (рис. 4.23,а,б). Полученное расхождение можно объяснить не-
однородностью толщины конденсата, приводящей к формированию мик-
роучастков с «выбоинами» и капельной фазой. 
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Рис. 4.23. РЭМ снимки сечения пленок 1-й серии на стальной подложке: а) об-
щий вид при увеличении 10000 и б) увеличенный вид покрытия с указанной 
средней толщиной (увеличение 20000), в) общий вид морфологии поверхности 
конденсата при 50-ти кратном увеличении и г) увеличенный вид образующейся 
на поверхности капельной фазы (увеличение 500) 

 
На рис. 4.23,в,г представлено изображение поверхности покрытия, 

из которого видно, что в процессе осаждения в покрытии имеются участки 
с капельной фракцией размером до нескольких микрометров. Однако ни-
каких трещин не обнаружено, что говорит о хорошем качестве покрытия, 
полученного при использовании ВЧ-методики. 
 

4.6. Влияние давления и скорости подачи газа при формировании 
двойных систем в реактивной азотной атмосфере 

 
Как было отмечено, вакуумно-дуговые источники плазмы позволя-

ют осуществлять плазмохимический синтез соединений, для чего в гене-
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рируемый плазменный поток вводится реакционно-способный газ. Ско-
рость подачи газа основывается на согласовании потоков взаимодейст-
вующих частиц металлических ионов с молекулами газа. 

На рис. 4.24 представлена зависимость содержания азота CN и мик-
ротвердости Нµ покрытий TiN от давления азота при энергии конденси-
руемых ионов, превышающей граничное значение для полного связыва-
ния падающего на подложку металла в химическое соединение [56]. 

 

 
 
Рис. 4.24. Зависимость содержания азота в покрытии CN и микротвердости Нµ 
от давления азота в реакционном газе [56] 
 

Как видно из рис. 4.24, существует две области давления (Р ≤ 
6,65×10−2 и Р > 6,65×10−2 Па), определяющих уровень содержания азота в 
конденсате, что обусловлено различием интенсивности протекания хими-
ческих реакций синтеза нитридов. Это связано с изменением зарядного со-
става потока металлических ионов, определяемого взаимодействием их с 
молекулами азота при давлении Р > 6,65×10−2 Па, что приводит к возбуж-
дению, диссоциации и ионизации молекул азота. В связи с тем, что микро-
твердость покрытий связана с содержанием в них азота, полученная экспери-
ментально зависимость (рис. 4.24) свидетельствует о влиянии состояния 
азота на синтез нитридов в рассматриваемых условиях. 

Аналогичные данные о влиянии газа на свойства покрытий получены и 
в других работах [90, 91]. 

Влияние парциального давления азота сказывается на величине мак-
ронапряжений покрытий. Так в работе [39] рентгенографическое исследо-
вание внутренних напряжений показало, что при нанесении TiN на сталь 
Р6М5 при неизменных Uсм (150 В) и Iд (90 А) увеличение давления азотной 
реактивной среды приводит к почти двукратному падению остаточных 
сжимающих макронапряжений в конденсате (табл. 4.11). 
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Как было установлено в работе [41], модуль Юнга Е является сильно 
зависящей от концентрации азота величиной. В частности, было установ-
лено, что при отношении N/Ti = 0,95 в покрытии нитрида титана соответ-
ствующий модуль Юнга оценивается как 500 ± 50, при уменьшении кон-
центрации азота, которое соответствовало уменьшению твердости с 22,9 
ГПа до 21 ± 1 ГПа, модуль Юнга уменьшался до значения 449 ± 28 ГПа. 

 
Таблица 4.11 

Влияние парциального давления азота на величину 
макронапряжений покрытия TiN [39] 

 

Материал подложки Iд, 
A 

Uсм, 
В 

Р, 
Па 

σп, 
ГПа 

0,03 -4,52 Р6М5+TiN 90 150 0,365 -2,10 
 
Сравнение двух типов наноструктурных покрытий на основе TiN, 

полученных по традиционной технологии и с приложением к подложке 
высоковольтных импульсов [92, 93], показало, что покрытия, полученные 
в импульсном режиме (длительность импульсов 10 мкс, частота 7 кГц и 
амплитуда 2 кВ), не имеют значительных особенностей морфологии по-
верхности, отличающих их от стандартных (постоянный режим) режимов 
нанесения (рис. 4.25). 

 

 
 

Рис. 4.25. Морфология поверхности TiN-покрытия при потенциале смещения на 
подложке -230 В, частоте импульсов 7 кГц и амплитуде 2 кВ 

 
Преимущественная ориентация кристаллитов изменяется от сме-

шанной [111] и [100] при низких значениях потенциала (-5 ÷ -40 В) до 
[111] при значениях больше -200 В [33]. Размер кристаллитов составляет 
20 ÷ 30 нм. 
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Покрытия, полученные в импульсном режиме (с имплантацией), 
имеют тенденцию к увеличению твердости при уменьшении давления азо-
та с максимумом твердости в интервале давлений 0,4 ÷ 0,5 Па.  

Такой характер изменений связывается не столько с повышением 
твердости самого покрытия TiN, а с относительно небольшим содержани-
ем мягкой капельной фазы (рис. 4.25), содержание которой значительно 
увеличивается при меньших давлениях. При этом в обычных условиях ва-
куумно-дугового получения покрытий на поверхности, как и в объеме, 
присутствует достаточно большая концентрация макрочастиц капельной 
фазы (рис. 4.26). 

 

 
 

Рис. 4.26. Морфология излома TiN-покрытия в безимпульсном режиме при 
Uсм = -230 В, PN = 0,665 Па, твердости 25 ГПа [33] 

 
При использовании импульсного режима (с имплантацией) при дос-

таточно высокой величине потенциала смещения -230 ÷ -400 В и давлении 
азота 0,66 Па макрочастицы в объеме покрытия практически отсутствуют. 

Покрытия TiN, полученные при потенциале подложки 230 В и тем-
пературе подложки около 450 °С, имеют твердость 25 ÷ 27 ГПа при моду-
ле упругости Е = 320 ГПа.  

Покрытия, осаждённые в импульсном режиме с ионной имплантаци-
ей, показали твердость 41 ÷ 53 ГПа при модуле упругости 410 ÷ 440 ГПа.  

При хранении при комнатной температуре в течение 3-х месяцев 
твёрдость покрытий снижается от 45 ÷ 53 ГПа до 38 ÷ 48 ГПа.  

После отжига в вакууме при температуре 700 °С в течение двух ча-
сов имеет место снижение твердости на 10 ÷ 12 единиц (табл. 4.12), одна-
ко твердость остается на уровне 38 ÷ 42 ГПа, в то время как обычные (без 
имплантации) TiN покрытия, осаждённые в оптимальном режиме, имеют 
твердость около 25 ГПа. 
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Таблица 4.12 
Условия осаждения сверхтвердых TiN покрытий 

и их характеристики до и после отжига 
 

№ образца  HIT , 
ГПа 

ЕIT, 
ГПа Uп, В Tпод, °С

21 59 442 20 2000 140 
21 (отжиг 700 °С) 38,5 425    

30 52 447 70 2000 170 
30 (отжиг 700 °С) 38 450    

35 54 430 230 2000 320 
35 (отжиг 700 °С) 41 445    

9 48 440 230 2000 320 
9 (отжиг 700 °С) 42 450    

 
На рис. 4.27, 4.28 приведены фрактограммы изломов покрытий, по-

лученных при давлениях 1,2×10−4 Па и 0,66 Па. Видно, что при низком да-
влении капли имеются как на поверхности покрытий, так и в самих по-
крытиях, в то время как при давлении 0,66 Па в покрытиях заметны толь-
ко следы капель. 

 

 
 

Рис. 4.27. Фрактограмма излома покрытия, осаждённого при давлении азота 
0,02 Па при отрицательном постоянном смещении 230 В и амплитуде импульса 
2 кВ (твёрдость покрытия 41 ГПа) 
 

Нанотвердость покрытий TiN, полученных по традиционной техно-
логии, составила 25 ÷ 27 ГПа при модуле упругости Е = 320 ГПа, величи-
на отношения Н/Е* составила 0,089 ÷ 0,1, а Н3/Е*2 − 0,197 ÷ 0,27. Покры-
тия, полученные при приложении высоковольтных импульсов, имели тве-
рдость Н = 41 ÷ 53 ГПа при модуле упругости 420 ÷ 440 ГПа, соотноше-
ние Н/Е* = 0,100 ÷ 0,129, а Н3/Е*2 − 0,430 ÷ 0,885. 
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Рис. 4.28. Фрактограмма излома покрытия, осажденного при давлении азота 
0,66 Па, отрицательном постоянном смещении 230 В и амплитуде импульса 
2 кВ (твердость покрытия 55 ГПа) 

 

4.7. Влияние давления рабочей атмосферы на формирование  
структуры и свойства трехкомпонентных материалов 

 
Исследования nc-TiN/a-Si3N4 покрытий, полученных методом ваку-

умно-дугового осаждения на основе сплавов титана ВТ1-0 с добавками 
6 ÷ 10 вес. % Si [67] в азотной среде, показывает, что при РN ~ 0,01 Па, 
Т = 500 ÷ 650 °С они имеют микротвердость Н ~ 50 ÷ 60 ГПа (рис. 4.29). 

 

 
 
Рис. 4.29. Зависимость микротвердости покрытий на основе сплава Si: «А» − 
10 вес. %; 1 − 6 вес. %; 2 − 4 вес. % и сплава ВТ1-00 в исходном состоянии (3) и 
после длительной выдержки (4), а также относительное изменение содержания 
Si (пропорционального интенсивности (n) его спектральной линии) в покрыти-
ях на основе сплавов с 6 и 4 вес. % Si (5 и 6, соответственно) 
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Покрытия состоят из TiN составляющей c параметрами решетки 
а = 0,4945 нм, с = 0,3034 нм и квазиаморфной фазы Si3N4 с а = 0,4140 нм и 
с = 0,8805 нм, имеют гетерофазную структуру с размерами кристаллитов, 
не превышающими 20 нм. 

Анализ приведенных на рис. 4.29 результатов свидетельствует, что в 
процессе осаждения потоков плазмы вакуумно-дугового разряда из сплава 
титана с кремнием образуются покрытия, состоящие из Ti и соединения 
TiSi. Микротвердость (толщина покрытия 10 ÷ 15 мкм) таких покрытий 
Н ~ 10 ГПа. 

Общий вид зависимости макронапряжений, как и их величины, от 
давления (рис. 4.30) практически совпадает с макронапряжениями в по-
крытиях на основе нитрида титана, получаемых в аналогичных условиях 
конденсации. 
 

 
 

Рис. 4.30. Характеристики зависимости от давления азота величины кристалли-
тов (L); микродеформации кристаллической решетки TiN (ε); плотности дисло-
каций (ρ); сжимающих макронапряжений (σ1) в покрытиях на основе ВТ1-0; 
(σ2) − на основе Ti + 6 вес. % Si [67] 
 

Качественное сравнение изменений интенсивности дифракционных 
максимумов, уровня некогерентного рассеяния, хода зависимости макро-
напряжений от РN для покрытий на основе Ti с добавками 6 и 10 вес. % Si 
показывает, что покрытия с высокой твердостью Н = 50 ÷ 60 ГПа имеют 
гетерофазную структуру из кристаллической составляющей с размером 
TiN кристаллитов, не превышающим 20 нм, и квазиаморфной составляю-
щей.  
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Максимальное значение микротвердости покрытия на основе сплава 
титана с кремнием после годичной выдержки практически не изменяется, 
в то же время на основе TiN − уменьшается (сравните кривая 3 − исход-
ное; кривая 4 − после выдержки, рис. 4.30).  

Такой вывод был подтвержден дифрактометрическими данными, а 
также изучением рентгеновских фотоэлектронных спектров покрытий с 
максимальным значением микротвердости, которые показывают, что ато-
мы Si находятся в состоянии, характерном для Si3N4 фазы (рис. 4.31) [67]. 

 

 
 

Рис. 4.31 Рентгеновские фотоэлектронные спектры покрытий на основе Ti + 
6 вес. % Si 
 

Приведенные результаты свидетельствуют, что с изменением давле-
ния азота меняются условия синтеза соединения, что обуславливает соот-
ветствующие изменения уровня макро- и микронапряжений, характера и 
совершенства текстуры TiN. 

На рис. 4.32 приведена фотография разрушения покрытия nc-TiN/a-
Si3N4, полученного вакуумно-дуговым осаждением. 

В отличие от модели формирования покрытий, предложенной в ра-
боте [94], где кристаллиты обволакиваются аморфной фазой, создавая ди-
сперсную систему, в случае вакуумно-дугового осаждения формируется 
нанослойная структура, образование которой, по мнению [67], является 
следствием радиационно-стимулированного перераспределения компо-
нентов потока, осаждаемого в приповерхностной зоне радиационного воз-
действия ионов, бомбардирующих поверхность конденсации. 
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Рис. 4.32. Слоистое разрушение nc-TiN/a-Si3N4 покрытия в плоскости конден-
сации под воздействием сдвиговых напряжений при внедрении алмазного ин-
дентора 

 
Изучение зависимости фазового состава многокомпонентного TiCN 

покрытия от объемной концентрации азота в реактивной газовой смеси 
(газообразный азот и пропан-бутан), проведенное в работе [95], показало, 
что после осаждения в смеси газов при любом соотношении между коли-
чеством азота и углеводородной смеси покрытие является двухфазным, со-
стоящим из небольшого количества α-Ti и фазы внедрения TiCN. Эта фаза 
имеет гранецентрированную решетку типа NaCl, период которой изменя-
ется в зависимости от количества азота в газовой смеси монотонно от 
а = 0,4325 нм, когда реактивный газ содержит только углеводородную смесь и 
образовывается соединение TiC, до а = 0,4253 нм, когда реактивный газ 
содержит только азот, т. е. для соединения TiN (рис. 4.33). 
 

 
 
Рис. 4.33. Изменение периода решетки фазы TiCN в зависимости от объемной 
концентрации азота в реактивной газовой смеси в процессе конденсации: 1 − таб-
личные значения TiC; 2 − табличные значения TiN 
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Этот результат свидетельствует, что в условиях вакуумного дугового раз-
ряда при одинаковом давлении реактивного газа в рабочей камере в том 
случае, когда газ состоит только из азота, образуется фаза TiN с пресыще-
нием по азоту по сравнению с равновесной концентрацией (50 % ат. N), а в 
случае, когда газ состоит только из углерода (метана), образуется фаза TiC 
с концентрацией углерода меньше 50 % ат. С. 

Для изучения термоустойчивости свойств покрытий производился отжиг 
образцов при температуре 900 °С в течение 10 мин в вакууме. В отожжен-
ных образцах помимо фаз, наблюдаемых в исходном состоянии, присутствует 
в небольших количествах фаза TiC, период решетки которой а = 0,4320 
нм. Кроме того, при отжиге происходит уменьшение периода решетки фа-
зы TiCN, что связано, по-видимому, с образованием зон, обогащенных ато-
мами углерода (в этих областях выделяется фаза TiC), и зон, обедненных 
этим элементом. Анализ полуширины дифракционного пика (420) TiCN 
для всех составов реактивного газа показывает, что покрытия после конден-
сации характеризуются высоким уровнем микронапряжений, значительной 
дисперсностью кристаллитов, а также, возможно, неоднородностью хими-
ческого состава фазы TiCN. Отжиг образцов приводит к существенному 
сужению дифракционного пика от плоскости (420) TiCN и уменьшению 
разброса значений его ширины (рис. 4.34). Так, после осаждения покры-
тий полуширина этого пика b = 95 ÷ 135 мрад, тогда как после отжига 
b = 18 ÷ 35 мрад. 

 

 
 
Рис. 4.34. Полуширина дифракционного пика от плоскости (420) TiCN: 1 − по-
сле конденсации; 2 − после отжига 
 

4.8. Многослойные наностуктурированные покрытия 
 

Нанесение вакуумно-дуговым способом многослойных нитридных 
покрытий является в последнее время одним из быстроразвивающихся 
направлений получения покрытий с высокими физико-механическими ха-
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рактеристиками. На рис. 4.35 приведена характерная схема получения 
многослойных покрытий TiN/CrN со слоями в нанометровом диапазоне 
толщин [96] вакуумно-дуговым методом в условиях вращения плоскости 
конденсации относительно осаждаемых потоков. 

 
 

Рис. 4.35. Схема осаждения многослойных вакуумно-дуговых покрытий. И1, И3 
− плазменные источники Ti; И2 − Сr 
 

В работе [97] на основе модели расчета скоростей осаждения (тол-
щины) покрытий определены геометрические параметры, которые позво-
лили формировать слоистые наноструктуры (рис. 4.36), и исследованы их 
свойства (табл. 4.13). 
 

 
 

Рис. 4.36. Расчётная схема структуры получаемого слоистого покрытия TiNx/ 
CrNx [97] 
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Из табл. 4.13 видно, что покрытия, полученные при РN < 0,002 Па, 
состоят, в основном, из TiCr2, Ti и Cr. Когда напускался азот, то, наряду с 
TiCr2, начинают формироваться нитриды Ti2N; TiNx<1. В покрытии фор-
мируется текстура (111) TiN, наблюдаются также следы СrN. При увели-
чении давления РN ≥ 0,4 Па возрастает относительное содержание TiN c 
текстурой (200) и, в меньшей степени, нитрида хрома. При давлениях 
РN ≥ 0,6 Па формируется преимущественно TixCr1−xN с ГЦК решеткой и 
текстурой (200). 

Таблица 4.13 
Зависимость фазового состава Ti−Cr−N покрытий от давления азота РN 

 
Давление 
РN, Па 

Фаза (hkl) Текстура, фаза 

0,0007 TiCr2, Ti − 
0,002 TiCr2;Ti2N;TiNx<1; Cr2N (111) TiNx<1 

TixCr1−xN (111) (200), (311) (420) (111) TixCr1−xN 
TiCr2 (004)  

0,0067 

(CrTi)2N (200); Ti (100) (200)(CrTi)2N 
TixCr1−xN (111) (200), (311) (420) (200) TixCr1−xN 

(CrTi)2N (200); CrN(?) (200)(CrTi)2N 
0,41 

TiCr2 (200); (400) (200) TiCr2 
TixCr1−xN, гало, d (hkl) = 0,522 (200) TixCr1−xN 0,8 

(111)(200); (222); (311); (420)  
 
Размытие дифракционных пиков составляющих покрытие фаз, их 

относительно малые интенсивности являются следствием наноструктур-
ного состояния, высокого уровня микроискажений и переменного состава 
соединений TixCr1-xN и β-(CrTi)2N, обусловленного их взаимным раство-
рением. Покрытия, полученные в области давлений РN = 0,1 Па, имеют 
нанослойную структуру TixCr1−x/β-(CrTi)2 N (рис. 4.37). 

 

 
 

Рис. 4.37. Нанослойная структура Ti−Cr−N покрытия (поперечное сечение) 
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Исследования закономерностей изменения механических характери-
стик получаемых покрытий от ускоряющего потенциала, подаваемого на 
подложку (Uсм = -100 ÷ -300 B), и зависящей от него температуры конден-
сации (Тк = 330 ÷ 750 °С) при напряженности фокусирующего магнитного 
поля (НФ = 0; 35; 100 Э), определяющего плотность ионного тока, приве-
дены на рис. 4.38 в виде зависимостей микротвердости (НV) от температу-
ры конденсации (Тк), определяемой ускоряющим потенциалом при осаж-
дении в условиях РN = 0,6 Па, Нф = 0; 35; 100 Э и от температуры отжига 
покрытий в вакууме. 

 

 
 

Рис. 4.38. Зависимость Hv от температуры конденсации, определяемой уско-
ряющим потенциалом в интервале от 100 В до 300 В (точки а, б, в соответству-
ют -100; -200; -300 В) при Нф = 0 (1), Нф = 35 Э (2), Нф = 100 Э (3), а также от 
температуры отжига в вакууме покрытий (кр.1), полученных при U = -100 В 
(1а); -200 В (1б); -300 В (1в) 
 

Видно, что немонотонный характер зависимости Нv покрытий от те-
мпературы отжига в вакууме (Тотж) от 400 до 800 °С с максимумом значе-
ний при Тотж = 400 ÷ 500 °С аналогичен характеру зависимости Нv TiN 
при осаждении. Это, как свидетельствуют авторы работы [97], обусловле-
но распадом неравновесных фаз пересыщенных твердых растворов, обра-
зующихся при осаждении в области Тк ≤ 500 °С на основе Ti, CrN. Наблю-
даемые после отжига при Тотж = 800 °С покрытия представляют собой не-
однородный твердый раствор TixCr1−xN c текстурой (200). Отличия в зна-
чениях Нv таких покрытий обусловлены зависимостью от концентрации 
Cr, определяемой ускоряющим потенциалом (энергией ионов) при осаж-
дении. 
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Результатам исследования физико-механических свойств, триботех-
нических характеристик наноструктурированных слоистых покрытий 
TiN/Mo, TiN/Cu, полученных вакуумно-дуговым методом в условиях 
вращения плоскости конденсации относительно осаждаемых потоков, по-
священы работы [80, 98].  

Для очистки плазмы от макрочастиц использовалась криволинейная 
диафрагма специальной конструкции − спираль, на один конец которой 
подавалось переменное ВЧ напряжение (UCM = 200 В).  

Макрочастицы, двигаясь прямолинейно, наталкиваются на диафраг-
му и не попадают на подложку, при этом ионная компонента плазменного 
потока за счет ВЧ поля направлялась на подложку в обход преграды и, тем 
самым, позволяла получать практически бескапельные покрытия.  

Увеличение потенциала смещения, в частности для Мо (150 ÷ 350 В) 
[99], приводит к распылению поверхности Мо, взаимодействию его с ком-
понентами предыдущего слоя (TiN) за счет повышенной активности про-
цессов взаимодействия заряженных частиц. 

Изучение морфологии поверхности полученных покрытий свиде-
тельствует, что применение переменного ВЧ напряжения, подаваемого на 
диафрагму, позволяет избавиться от макрокапель на поверхности покры-
тия (рис. 4.39,а).  

Увеличение потенциала смещения, подаваемого на подложку, в ча-
стности для Мо (150 ÷ 350 В), приводит к распылению (травлению) по-
верхности, а также осаждению молибдена, взаимодействию его с ком-
понентами предыдущего слоя (TiN) за счет повышенной активности про-
цессов взаимодействия заряженных частиц с твердым телом (рис. 4.39,б). 

 

 
х 20000 х14000 
а б 

 

Рис. 4.39. Морфология поверхности покрытия: а − TiN (UCM = 150 В); б − MoN 
(UCM = 300 В) 
 

В табл. 4.14 обобщены режимы получения, структурное состояние, 
напряжения и свойства TiN/Mo покрытий. 
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Таблица 4.14 
Режимы получения, фазовый состав, напряжения, структура  

и субструктурные характеристики TiN/Mo покрытий 
  
Напряжение 

Uсм, В 
Тк, 
°С 

Hµ, 
ГПа 

σ, 
ГПа

Фаза 
(hkl) 

Текстура, 
фаза а, нм PN, 

Па 

100 300 28 -2,9 
TiNx<1, 
TiMo, 

MoxN <100>

TiN1−x 
<111> 0,4244 0,3 

200 550 32 -2,7 
TixMo1−xN 

<111>, 200> 
гало 

TixMo1−xN 
<200> 0,4238 0,3 

300 650 24 -2,2 TiNx<1 
<111> 

TixMo1−xN 
<200> 0,4233 0,3 

 
Размытие дифракционных пиков от плоскостей кристаллических ре-

шеток фаз, составляющих покрытие, их относительно малые интенсивности 
свидетельствуют о высокой степени искажений кристаллической решетки и 
малой величине кристаллитов. Покрытия, полученные при UCM = -100 В, 
включают в себя TiN, MoN с текстурой <111> в плоскости конденсации. 
При содержании Мо в покрытии 16 ат. % микротвердость составила 
28 ГПа. Следует отметить, что возникновение текстуры покрытия опре-
деляются условиями конденсации, и, в частности, для получения пленок 
высокого качества необходимо, чтобы температура поверхности кон-
денсации Тпов определенным образом соотносилась с температурой плавле-
ния наносимого материала Тпл: Тпов ~ (1/3 ÷ 2/3) Тпл [2]. 

В покрытиях, полученных при осаждении (Uсм = -200 В, Тк = 500 ÷ 
550 °С), снижение уровня микроискажений, степени совершенства тексту-
ры, сжимающих напряжений является следствием более равновесных ус-
ловий роста формируемого покрытия. Наличие диффузного гало под ма-
лыми углами отражения рентгеновских лучей и на его фоне появления ма-
лоинтенсивных сильно размытых дифракционных максимумов свидетельст-
вует о нанокристаллически-кластерном типе структурного состояния с вы-
соким уровнем микроискажений. Наблюдаемое при этом увеличение мик-
ротвердости, по-видимому, обусловлено термическими радиационно-
стимулированными процессами, что приводит к уплотнению покрытия. На 
дифракционном спектре видно образование в покрытии TixMo1−xN фазы и 
не наблюдаются максимумы нитридов молибдена, что свидетельствует о 
существенном изменении структурно-фазового состояния, которое стиму-
лируется терморадиационно активируемыми процессами, приводящими к 
распаду метастабильных фаз неравновесных твердых растворов, а также к 
формированию твердых растворов TixMo1−xN на основе растворения нит-
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ридов Ti и Мо на границе раздела слоев. Следует отметить, что выигрыш 
свободной энергии при образовании TiN в 4,8 раза выше, чем при Mo2N. 

В дальнейшем при увеличении напряжения, а значит, температуры 
осаждения, общее содержание Мо в покрытиях с увеличением UCM до 
300 В уменьшается от 16 % до 6,1 ат. %, при этом возрастает интенсив-
ность дифракционных максимумов TiNx, снижается уровень интенсивно-
сти некогерентного рассеяния рентгеновских лучей и уменьшаются искажения 
кристаллической решетки, что, по-видимому, является следствием более равно-
весных условий формирования структуры покрытий. 

 
4.9. Сравнение методов с низкой и высокой степенью ионизации 

 
Результаты сравнительных исследований покрытий, полученных 

двумя методами с низкой (ионное распыление) и высокой (вакуумная ду-
га) степенью ионизации, для такой интересной с точки зрения практиче-
ского применения системы, как Ti−Al−N, показали, что для каждого мето-
да существует область давлений, обеспечивающих оптимизацию их меха-
нических характеристик [100].  

Как видно из рис. 4.40, область давлений с наивысшей твердостью 
для магнетронного метода с относительно низким содержанием ионной 
компоненты смещена в сторону меньших рабочих давлений и, соответст-
венно, более высоких энергий металлических пленкообразующих частиц. 

Кроме того, с помощью микрорентгеноспектрального анализа было 
установлено, что содержание Al в покрытиях, нанесенных магнетронным 
способом, не отличается от его содержания в исходной мишени, однако 
при нанесении покрытий дуговым источником наблюдается значительное 
снижение содержания Al в покрытии. 

 

 
 

Рис. 4.40. Зависимость микротвердости по Кнупу покрытий Ti−Al−N от парци-
ального давления; потенциал смещения 100 В, материал мишени 
Ti + 16 мас. % Al: 1 − магнетронный метод (покрытие содержит 18 мас. % Al);  
2 − ионное осаждение с дуговым источником (покрытие содержит 9 мас. % Al) 
[100] 
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Авторы работы объясняют это тем, что при использовании дугового 
источника, ионизируются 80 % Ti и только 50 % Al. Ионы притягиваются 
к подложке, находящейся под потенциалом, а нейтральные атомы в соот-
ветствии с распределением по закону косинуса разлетаются во все сторо-
ны. Это подтверждается при исследовании покрытий при различных по-
тенциалах смещения (рис. 4.41). 

 

 
 

Рис. 4.41. Влияние потенциала смещения Uсм на содержание алюминия в по-
крытиях (1′ − 3′) и в мишени (1 − 3) [100] 

 
Таким образом, при сравнении этих методов к недостатком первого 

метода, рассмотренного в предыдущей главе на примере магнетронного 
распыления, можно отнести то, что в этом случае пленкообразующие час-
тицы представляют собой на 95 % нейтральные атомы, в результате чего 
процесс осаждения покрытий из соединений происходит в очень узком диа-
пазоне давлений, что затрудняет контроль за этим процессом. Адгезия этих 
покрытий не является оптимальной в связи с тем, что очистка подложки пе-
ред нанесением производится бомбардировкой ионами аргона, а не материа-
ла покрытия, и при последующем осаждении покрытия его диффузионная 
связь с подложкой выражена слабее. Например, после очистки стальной под-
ложки бомбардировкой ионами аргона в тлеющем разряде при давлении 
0,6 Па, характерном для магнетронного метода (Uп = 1200 В), критическая 
нагрузка осаждённого затем покрытия TiAlN, характеризующая адгезию, 
составила (27 ± 3) Н, в то время как после бомбардировки ионами хрома в 
дуговом разряде при том же напряжении на подложке эта величина увели-
чилась до (63 ± 2) Н [57]. Кроме того, большая зарядность и средняя энер-
гия, поступающая на поверхность роста при вакуумно-дуговых методах, 
предопределяет формирование более равновесных структурных и фазовых 
состояний по сравнению с методами с малой степенью ионизации, такими 
как магнетронный. 
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В то же время отметим, что необходимость уменьшения содержания 
капельных образований является первопричиной преждевременной кор-
розии вакуумно-дуговых конденсатов, снижения их износостойкости. За 
счет снижения величины разрядного тока дуги или применения специаль-
ных фильтров и схем удается значительно сократить как общее количест-
во капельных образований в потоке, так и их размеры. Однако, например, 
при уменьшении тока дуги в 2,5 раза относительное содержание капель-
ной фазы в конденсате уменьшается лишь на 20 ÷ 25 %, хотя общий объем 
распыляемого вещества при этом снижается более чем в 5 раз. Таким об-
разом, уменьшение тока приводит лишь к получению более тонких по-
крытий и не обеспечивает необходимого качества наносимого покрытия. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
 

Важность проблемы управляемого синтеза материалов для дости-
жения необходимых функциональных свойств определило то большое 
внимание, которое в настоящее время оказывается уяснению закономер-
ностей формирования фазового состава, структуры, субструктуры и на-
пряженного состояния для столь перспективных в промышленном ис-
пользовании вакуумно-плазменных материалов. Технологии синтеза та-
ких материалов получили большое распространение в мировой практике 
производства из-за своей универсальности, возможности синтеза практи-
чески неограниченных по составам различных систем, относительно лег-
кого варьирования структурно-фазовым и напряженным состояниями не-
посредственно на стадии формирования материала. В случае синтеза мно-
гослойных покрытий толщина каждого из их слоев может достигать всего 
несколько нанометров, поэтому при низкой внутренней дефектности сло-
ев возможна реализация «теоретической» прочности материала и полу-
чение покрытий, обеспечивающих максимальное повышение эффектив-
ности и надежности работы изделий. 

Такой же эффект может быть достигнут в толстых однослойных ва-
куумно-плазменных покрытиях путем уменьшения до нанометрового ди-
апазона размеров кристаллитов, определяющих их структурное состоя-
ние. 

Следует также отметить, что существующие в настоящее время ме-
тоды получения материалов с использованием низкотемпературной плаз-
мы дают возможность получать покрытия различных материалов (в том 
числе тугоплавких), которые практически невозможно получить термиче-
ским методом. 

Результаты, приведенные в книге, свидетельствуют, что такие осно-
вополагающие для свойств материала параметры нанокристаллических 
покрытий, как их фазовый и элементный составы, структура, размер и 
ориентация зерен, напряженное состояние сильно зависят от технологиче-
ских режимов  осаждения − температуры подложки, потенциала смеще-
ния, плотности потока и энергии осаждаемых ионов, поэтому для дости-
жения желаемых результатов в каждом конкретном случае необходимо 
стремиться к оптимизации процесса осаждения покрытий. 

Приведенный в книге анализ показывает, что такая «инженерия» яв-
ляется эффективной для разных методов вакуумно-плазменной техноло-
гии формирования покрытий и позволяет получать устойчивые и воспро-
изводимые результаты достаточно просто контролируемым по фазо-
структурным данным. 

 
 
 





 


