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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время  большое внимание уделя-
ется методам получения сверхмелкозернис-
тых обьемных и дисперсных материалов.  Бы-
ло обнаружено, что уменьшение размера
структурных элементов (частиц, кристалли-
тов, зерен) материалов, ниже некоторой поро-
говой величины приводит  к  существенному
изменению  физико-механических свойств [1
– 6]. Такие свойства появляются, когда сред-
ний размер зерен  у материалов менее 40 нм,
и которые, согласно классификации веществ
и материалов, принято называть нанокрис-
таллическими. Анализ результатов показыва-
ет, что  помимо,  размеров зерен  важную роль
в нанокристаллических материалах играют
структура и состояние границ разделов зерен.
Это влияние особенно для таких материалов,
в которых границы разделов зерен находится
в неравновесном состоянии, (интерметалли-
ческие соединения), что приводит к самопро-
извольной релаксации таких границ даже при
комнатной температуре, ростом зерен.  Необ-
ходимо также отметить, что и сами зерна мо-
гут содержать различные дефекты (вакансии,
дислокации, комплексы их) количество и рас-
пределение которых качественно иное, чем
в крупных зернах.

 Для формирования таких металлических
материалов в основном  используются такие
методы, как интенсивная пластическая де-
формация, кристаллизация аморфных спла-

вов, компактирование порошков и т.д. [7 –
12].

Однако, аналогичные по составу, но мик-
розернистые по структуре, можно получать
эти  материалы в виде нанокристаллических
и нанокомпозитных многокомпонентных и
многослойных покрытий на основе боридов,
силицидов, нитридов, карбидов и пр. [13 –
18]. При этом может формироваться зеренная
структура с различной степенью структурной
неравновесности, спектром разорентации,
дефектностью и разным химическим соста-
вом границ. Установлено, что образование та-
ких структур связано с сегрегацией одной фа-
зы к границам другой. При этом твердые зер-
на не внедрены в матрицу другой фазы, а раз-
делены друг от друга или покрыты очень тон-
ким слоем сегрегированных атомов второй
фазы [19]. Тем не менее, перечисленные
структурные модели не в полной мере отра-
жают  структурные виды  покрытий на основе
соединений металл-неметалл.

Поэтому, изучение закономерностей фор-
мирования нанокристаллических, наноком-
позитных  материалов в виде покрытий, полу-
чаемых методами  осаждения,  представляет
научный и практический интерес.

Среди существующих методов осаждения,
наибольший интерес представляют  методы
химического (CVD), физического  (РVD) и
плазменно-химического (РСVD) осаждения
[20 – 28].
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Наибольшее распространение в промыш-
лености получили физические способы осаж-
ждения: магнетронное распыление  и вакуум-
но-дуговое осаждение. Многокомпонентная
плазма  вакуумно-дугового разряда,  реактив-
ного магнетронного распыления представля-
ет уникальный  физический инструмент  для
структурного преобразования свойств покры-
тий с целью придания им нанокристалли-
ческого состояния.

Получение покрытий с нанокристалличес-
кой структурой, высокими физико-механи-
ческими свойствами и эксплуатационными
характеристиками  возможно путем  опреде-
ленного выбора  технологических парамет-
ров осаждения, углубления   понимания мало
изученных процессов формирования покры-
тий в условиях осаждения  потоков многоком-
понентной металлической плазмы.

Цель данного обзора – представить общую
картину получения нанокристаллических,
нанокомпозитных покрытий различными
методами осаждения (СVD, PVD, PCVD),
особенности их структуры и  физико-меха-
нических свойств.

НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИЕ
ПОКРЫТИЯ
Нанокристаллические пленки характеризу-
ются широкими, малоинтенсивными отраже-
ниями Х-лучей. Такие пленки формируются
в так называемых переходных областях, где
сильно изменена структура этих пленок. Су-
ществуют три группы переходных состояний:
1) переход из кристаллической в аморфную
фазу;
2) переход между двумя фазами различных
материалов;
3) переход между основными двумя ориента-
циями зерен одного и того же материала (см.
рис. 1).

Для улучшения микроструктуры и физи-
ко-механических свойств во время нанесения
покрытий применяются бомбардировки рас-
тущей поверхности энергетическими иона-
ми.  Согласно работам [30, 31], это является
следствием комплексного синергического эф-
фекта, включающего уменьшение размеров
кристаллитов, уплотнение границ зерен, фор-

мирования радиационных дефектов (пар
Френкеля и других точечных дефектов), на-
личия биаксиальных сжимающих напряже-
ний. В зависимости от размеров кристалли-
тов в данном покрытии эти эффекты могут
препятствовать  развитию деятельности дис-
локаций. Приведенные результаты, в этих ра-
ботах, свидетельствуют, что уменьшение раз-
меров кристаллитов в металлах ниже неко-
торой пороговой величины  приводит к зна-
чительному изменению физико-механичес-
ких свойств материалов.

Так, в  работе [32]  сообщалоcь  об улучше-
нии отражательной способности  за счет уп-
лотнения, которая достигается путем измене-
ния растягивающего биаксиального напряже-
ния порядка +1,2 ГПа до сжимающего по-
рядка –1,5 ГПа в пленках Cr нанесенных,
путем испарения при ионной бомбардировке,
которая применялась для растущих пленок.
Этот эффект позже был использован для
улучшения свойств нанесенных тонких пле-
нок в терминах “ионное покрытие” (ion pla-
ting) и “активированное реактивное испаре-
ние” [33]. Развитие морфологии и микро-
структуры нанесенных пленок, которые бом-
бардировали энергетическими ионами во

а)

б)

Рис. 1. Схематичное изображение переходных облас-
тей соединения Aj⋅xBxN. a) – область перехода из кри-
сталлической в аморфную фазу; б) – область перехода
между двумя кристаллическими фазами или двумя ос-
новными кристаллографическими ориентациями зе-
рен [29].
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время их роста, описано “диаграммой Торн-
тона” [34].

В работе [35] обобщены результаты влия-
ния  энергетической ионной бомбардировки
на микроструктуры и свойства покрытий TiN.

Для получения покрытия TiN с хорошей
прочностью сцепления с основой, а также вы-
сокой микротвердостью,  был разработан спе-
циальный технологический процесс  осажде-
ния, описанный в работе [36].  В  основу кото-
рого была  положена периодическая дополни-
тельная обработка осаждаемого слоя покры-
тия  ТiN (энергия частиц в процессе осажде-
ния Ei = 528 эВ) частицами  испаряемого мате-
риала  при U = –2,2 кB  в течение 60мс,  каж-
дые 30 сек при давлении РN =  5⋅10–1 Па.  Под-
ложка в процессе нанесения охлаждалась.
Полученные покрытия на основе TiN (тол-
щиной 5 мкм),  показали хорошее качество
сцепления с подложкой.  Микротвердость  по-
крытия TiN  повысилась до  Нм = 38 ГПа, что
по-видимому, связано с превалированием  ра-
диционно- и термически активируемыми
процессами. Работоспособность режущего
инструмента с покрытием TiN, нанесенным
по разработанному режиму, оценивали в
условиях производства. Испытания показали,
что эти пластины обрабатывают в 4,5 раза
больше  деталей,  по сравнению с пластинами
ВК6 с покрытием на основе нитрида титана,
нанесенным по известной технологии.

В работе [37] показано, что путем регули-
рования энергии и плотности потока осажда-
емых ионов можно влиять на размер кристал-
литов при  формировании покрытия CrN. Раз-
меры кристаллитов CrN снижаются от 45 нм
до ~8 – 9 нм в зависимости от потенциала
подаваемого на подложку.

Изучению влияния импульсного ВЧ напря-
жения подаваемого на подложку на размер
кристаллитов при осаждении  покрытия  TiN
посвящена работа [38]. Показано, что при им-
пульсном осаждении покрытий  происходит
значительное уменьшение размеров кристал-
литов с 60 нм  до 10 ÷ 15 нм. Характер такого
структурного поведения связан с формирова-
нием высокодисперсной неравновесной зе-
ренной структурой, с высокой плотностью
дислокаций. Изучение микродифракционных

картин, свидетельствует о присутствии боль-
шого количества расположенных на окруж-
ности рефлексов, что говорит о наличии в
покрытии (Ucм ~ 200 В) очень мелких сильно
разориентированных зерен. Этому состоя-
нию соответствует высокая микротвердость
Нm = 30 ГПа. Увеличение микротвердости, по-
видимому, обусловлено  радиационно-терми-
ческими процессами, что приводит к уплот-
нению покрытия. Результаты исследований
приведенные в этой работе, свидетельствуют,
что импульсное осаждения покрытий (напря-
жение меняется от –2,0 кВ до 300 В при кон-
денсации) приводит к изменению функции
распределения зерен, при этом кратковремен-
ность, сильная неравновесность процессов
позволяет создавать на поверхности слои  с
улучшенными эксплуатационными характе-
ристиками.

Изучение взаимосвязи влияния основных
параметров осаждения на формирование ва-
куумно-дуговым методом  нано-поликристал-
лических покрытий γ-Мо2N на физико-меха-
нические свойства (твердость) рассмотрено
в  работе [39].

Показано, что на формирование покрытия
γ-Мо2N  существенное влияние оказывают
такие параметры, как  парциальное давление
азота, температура подложки. Полученные
покрытия обладают высокой степенью дис-
персности кристаллических зерен,  средний
размер их в фазе g-Мо2N, не превышал 30нм,
что свидетельствует, что при синтезе нитрида
молибдена формируется нанокристалличес-
кое покрытия. Увеличения твердости покры-
тия до 30 – 34 ГПа авторы связывают с форми-
рованием в нем наноструктурного состояния,
где определяющую роль играют межзерен-
ные границы.

В работе [40] проанализирован процесс
получения нанослойных покрытий TiN/CrN,
вакуумно-дуговым методом в условиях вра-
щения плоскости конденсации относительно
осаждаемых потоков.  На основе модели рас-
чета скоростей осаждения  (толщины) покры-
тий определены геометрические параметры,
которые позволили формировать слоистые
наноструктуры и исследованы их свойства.
Параметры осаждения, которые были выбра-
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ны, позволили сформировать слоистую стру-
ктуру с толщиной слоев 20 нм и соотноше-
нием толщины слоев на основе TiN и CrN –
2 – 1, что обеспечило максимально высокие
физико-механические и эксплуатационные
свойства. Установлены закономерности из-
менений фазово-структурных характеристик
получаемых покрытий  от  давления  азота
(РN = 0,001÷ 1,0 Па), ускоряющего потенци-
ала,  подаваемого на подложку (U = –100 ÷
300 B) и зависящей от него температуры кон-
денсации  (Тк = 330 ÷ 50° С) при напряжен-
ности фокусирующего магнитного  поля
(НФ =  0; 35; 100 Э), определяющего плотность
ионного тока, (рис. 2).

Как видно из приведенного рис. 2 сущест-
венную роль в изменении структурно-фазо-
вых характеристик играет сочетания значе-
ний параметров осаждения НФ и U, обуслав-
ливающее радиционно-термическую актива-
цию процессов формирования и особенно-
сти структурного состояния слоистых струк-
тур. На рис. 3 приведена зависимость микро-
твердости (НV) от температуры конденсации
(Тк), определяемой ускоряющим потенциа-
лом при осаждении в условиях РN = 0,6 Па,
Нф = 0; 35; 100 Э и от температуры отжига в
вакууме покрытий.

Видно, что немонотонный характер зави-
симости Нv покрытий  от температуры  от-
жига в вакууме  (Т0) от 400 до 800 °С с мак-
симумом значений при Т0 = 400 ÷ 500 °С
аналогичен характеру зависимости Нv при
осаждении. Это, как свидетельствуют авторы
работы, обусловлено  распадом неравновес-
ных фаз, пересыщенных твердых растворов,
об-разующихся при осаждении в области Тк
≤ 500° С на основе Ti, Cr, V – легирующих
эле-ментов в сплаве Сr. Наблюдаемые после
отжига при Т0 = 800 °С покрытия представ-
ляют собой неоднородные твердые растворы
TixCr1-xN c текстурой (200) (111). Отличия в
значениях Нv таких покрытий обусловлены
зависимостью от концентрации Cr, определя-
емой давлением азота, и ускоряющим потен-
циалом (энергией ионов) при осаждении.

В работе [41] проанализирован процесс
получения микро-нанослойных покрытий,
вакуумно-дуговым методом. Так, микро-на-
нослойный характер структуры формирую-
щегося TiNx покрытия  устанавливался путем
наблюдения относительного изменения ин-
тенсивности отраженного лазерного  излуче-
ния от поверхности конденсации в процес-
се вакуумно-дугового осаждения титана. На
рис. 4 приведена схема, соответствующая
полному циклу осаждения покрытия.

Из этой схемы следует, что интенсивность
отраженного излучения меняется немоно-
тонно. Когда дуговой разряд не включен (∆I)

Рис. 2. Зависимость параметров решетки (а) TixCr1-xN
и  сжимающих  макронапряжений  (σ)  покрытий
Ti-Cr-N от температуры конденсации (Тк) определяе-
мой ускоряющим потенциалом 100 ÷ 300 В  в процессе
осаждения при Нф = 0; 35; 100 Э (точки а, б, в – со-
ответствуют –100; –200; –300 В) [40].

Рис. 3. Зависимость Hv от температуры конденсации,
определяемой ускоряющим потенциалом в интервале
–100 В до –300 В  (точки а, б, в  соответствуют –100;
–200; –300  В)  при  Нф = 0 (кр.1), Нф = 35 Э (кр. 2),
Нф = 100 Э (кр. 3), а также от температуры отжига в
вакууме покрытий (кр.1), полученных при U = –100 В
(кр.1а); –200 В (кр. 1б); –300 В (кр.1в) [40].
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существенных колебаний не наблюдается,
затем на втором этапе, при ионной очистке
поверхности ионами титана (Еi = 2,35 кэВ,
Т = 350° С) отмечаются малой величины
нерегулярные колебания. На третьем этапе,
при осаждении подслоя титана   (Еi = 528 эВ)
наблюдаются колебания малой величины.  На
четвертом этапе, при напуске азота формиру-
ются покрытия на основе нитридов титана
(Ti2N, TiNx+1). На схеме изменения интенсив-
ности отраженного от поверхности лазерного
луча возникают периодические колебания.
Они, как свидельствуют авторы работы, явля-
ются следствием  соответствующих измене-
ний коэффициента отражения лазерного из-
лучения поверхностью конденсации. Этот
результат свидетельствует об образовании от-
личающихся свойствами слоев покрытий.
Оценка  величины ОКР рентгеновских лучей
для покрытий, полученных в аналогичных ус-
ловиях дает величину L =  30 ÷ 40 нм (рис. 5).

Авторы свидетельствуют в своей работе,
что меньшие значения О.К.Р. по сравнению
с толщиной слоев (h) связано с их блочной
структурой, выявляемой рентгенографичес-
ким методом. Повышенный уровень рассея-
ния рентгеновских лучей под малыми углами
отражения и минимальные значения ∑I(hrl)
свидетельствуют о наличии аморфной фазы

в гетерофазных покрытиях. Предложен воз-
можный механизм формирования микро-
наноструктурных слоистых конденсатов в ус-
ловиях непрерывного воздействия бомбарди-
рующих поверхность конденсации ускорен-
ных частиц осаждаемого потока.

 В работах [42, 43] с помощью  магнетрон-
ного распыления мишеней и осаждением ме-
таллических паров в среде реакционного газа
получены нанокристаллические пленки ZnO,
AlN толщиной 10 – 30 нм. Меняя величину и
знак потенциала смещения можно варьиро-
вать степень кристалличности и строение
пленок AlN. Для формирования слоев рентге-
ноаморфного или кристаллического нитрида
алюминия устанавливали соответственно
отрицательное (–50 В) или положительное
(+45 В) электрическое смещение на подложке
(Uсм). При этом,  путем  изменения потенциа-
ла  смещение, в процессе осаждения можно
было получать многослойные нанокристал-
лические структуры, содержащие слои как
аморфного так и кристаллического нитрида
алюминия. При некоторых условиях (поло-
жительное смещение на подложке) формиру-
ются пленки, имеющие мелкозернистое
строение с равноосными зернами. Изменение
условий осаждения приводит к формирова-
нию в обьеме  пленок составляющей фазы в
виде волокон, вплоть до формирования во-
локнистого строения.

Результаты опубликованных работ, свиде-
тельствуют, что такие свойства нанокристал-
лических покрытий  как размер и ориентация
зерен, структура, сильно зависит от техноло-
гических параметров осаждения – ионной
бомбардировки, потенциала смещения, тем-
пературы подложки, плотности потока и
энергии осаждаемых ионов, поэтому для до-
стижения желаемых результатов в каждом
конкретном случае необходимо стремиться к
оптимизации процесса осаждения покрытий.

Другим  методом управления размерами и
ориентацией зерен, структурой является ле-
гирование,  добавление одного или несколько
элементов в основной материал покрытия,
при этом он состоит из основной кристалли-
ческой фазы, на границах зерен которой рас-
полагается тонкий слой второй нанокристал-
лической фазы, препятствующий росту зерен
основной фазы.

Рис. 4. Схема изменение интенсивности, отраженного
от поверхности лазерного  светового потока в процес-
се формирования покрытия [41].

Рис. 5.  Изменение  величин о.к.р. (L); микроискаже-
ний кристаллической решетки TiN (ε); плотности дис-
локаций (ρ);  микронапряжений (δ)  от давления азота
при осаждении [41].

НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИЕ И НАНОКОМПОЗИТНЫЕ ПОКРЫТИЯ, СТРУКТУРА, СВОЙСТВА



ФІП  ФИП  PSE, 2007, т. 5, № 1-2,  vol. 5, No. 1-2 9

В последнее время было показано, что не
только бомбардировка растущей пленки, но
и эффект перемешивания, т.е. добавление од-
ного или более элементов к одноэлементному
базовому материалу, может привести к моди-
фикации микроструктуры, фазового и хими-
ческого составов нанесенных пленок. Испо-
льзуя ионную бомбардировку и эффект пе-
ремешивания, можно контролировать тек-
стуру, размеры зерен и шероховатость поверх-
ности наносимых пленок [44, 45]. Однако,
при этом были обнаружены существенные от-
личия в кристаллической ориентации при
увеличении отрицательного смещения Us у
пленок из чистого Ti и пленок на основе cое-
динений Ti [46].  Полученные пленки  Ti бы-
ли поликристаллическими при всех значени-
ях Us, а пленки на основе  соединений Ti, фор-
мировались не только как поликристаллы, но
и как аморфные, нанокристаллические. Их
характеризовала очень широкая полная ши-
рина на полумаксимуме (full width at half ma-
ximum – FWHM), вплоть до 10° и очень низ-
кая интенсивность рефлексных линий.

Формирование нанокристаллических пле-
нок сильно зависит от типа и количества  до-
пинговых (легирующих) элементов, которые
добавляют к Ti. При низком содержании
допинговых  элементов (~10% или ниже) для
получения пленок с широкими и низкоин-
тенсивными  рефлексами (что является типи-
чным свойством нанокристаллических пле-
нок) необходима комбинация ионного облу-
чения и эффекта перемешивания, и наобо-
рот, при получении  пленок из сплавов с вы-
соким содержанием (выше 10%) допинговых
элементов,  перемешивание Ti и допинговых
элементов является доминирующим процес-
сом, который  сам по себе образует многоком-
понентные пленки с наноструктурой с очень
широкими (FWHM ~10°)  низкоинтенсивны-
ми рефлексами даже при нулевом смещении
Us = 0.   Особенности свойств нанокристалли-
ческих пленок, можно использовать для  про-
изводства новых материалов. Эффект  пере-
мешивания играет ключевую роль не только
в производстве нанокристаллических  много-
компонентных пленок, но также позволяет
формировать низкотемпературные фазы в
многокомпонентных пленках, нанесенных

при температуре подложки ниже 100° С, поэ-
тому  формирование  этих  высокотемператур-
ных фаз при относительно низких температу-
рах подложки имеет большое научное и  прак-
тическое значение.

Результаты получения и изучения свойств
микро-нанокристаллических слоистых и
многокомпонентных покрытий Ti-Mo-N, Ti-
Cu-N, Ti-Al-N, Fe-Ti-C приведены в работах
[47 – 50]. За счет правильного подбора леги-
рующих элементов и их количества, были
сформированы покрытия с высокой адгезией
к подложке и низкой адгезионной активно-
стью к контртелу, стойкостью против окисле-
ния при высоких температурах, созданием
диффузионного барьера между контактирую-
щими материалами.   Известно, что структура
простых покрытий обычно описывается на
основе модели структурных зон, предсказы-
вающий столбчатый характер покрытия при
температуре осаждения ~0,5Тs (Ts – темпе-
ратура плавления). Однако введение в мате-
риал покрытия легирующих элементов  при-
водит к появлению новых зон с глобулярной
мелкодисперсной структурой в области низ-
ких температур осаждения покрытия. Ионная
бомбардировка в процессе осаждения приво-
дит к сглаживанию  остроконечных выступов
на поверхности.

На рис. 6 и рис. 7 показано изображение
поверхности покрытия Ti-Al-N полученное
с помощью растрового микроскопа и  атомно-
го силового микроскопа (АМС)  при различ-
ных значениях потенциала смещения.

Рис. 6. Микроструктура  поверхности покрытия
Ti-Al-N (растровая микроскопия), ×800.
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Как видно из рис. 7, c увеличением потен-
циала смещения в процессе осаждения про-
исходит формирование двух групп кристал-
литов. Одна, наиболее многочисленная, сос-
тоит из  куполообразных выступов примерно
одинаковой высоты, поперечным  размером
40 – 100 нм (TiN), другая  группа включает
выступы с высотой и поперечным размером
~100 нм и выше (AlN).

В работе [51] описана система формирова-
ния композиционных наноструктурных по-
крытий из двухкомпонентных потоков фильт-
рованной вакуумно-дуговой плазмы. В качес-
тве испаряемых материалов применялись
следующие металлы – титан и алюминий. По-
крытия осаждались в среде реакционного га-
за – азота, смеси азот+аргон. Основными  со-
ставляющими покрытий, полученных в сме-
си аргона и азота, являются TiN, AlN и ни-
тридная фаза переменного состава (AlxTi1-x)N
с кубической решеткой на основе TiN (при
давлении смеси 7·10–4 Па). При высоких дав-
лениях (3·10–3, 6·10–3 Па) фаза переменного
состава увеличивается. Средний размер фор-
мируемых кристаллитов: для TiN – 10 нм,
(AlxTi1-x)N  – 5 нм, а для AlN 10 ÷ 100 нм. Воз-

можная схема размещения кристаллитов раз-
ных фаз в покрытии, предложенная авторами,
такова – крупные нанокристаллиты нитридов
титана и алюминия равномерно распреде-
лены по толщине покрытия и демпфирова-
ны областями фаз переменного состава
(AlxTi1-x)N со значительными размерами кри-
сталлического упорядочения. Показано, что
концентрация составляющих конденсата за-
висит, как от концентрации металлических
компонент плазмы, так от давления состава
реакционного газа, присутствующего в зоне
осаждения.

Таким образом,  регулируя энергию и плот-
ность потока металлических  ионов легирую-
щих элементов, можно управлять процессами
формирования микроструктуры нанокри-
сталлических покрытий.

НАНОСТРУКТУРА
НАНОКОМПОЗИТОВ
Нанокомпозитные покрытия представляют
новую генерацию материалов. Они состоят,
как минимум, из двух фаз с нанокристалличе-
ской и аморфной структурой. Нанокомпози-
тные материалы, вследствие малой (≤10 нм)
размерности зерен, из которых они состоят,
и более значимой роли граничных зон, окру-
жающих отдельные зерна, ведут себя по-раз-
ному, по сравнению с обычными материала-
ми, размеры зерен которых более 100 нм и
демонстрируют совершенно новые свойства.
Нанокомпозиты  могут иметь разные нано-
структуры, см рис. 8.

1. Нанокомпозиты с колумнарной нано-
структурой,  состоят из зерен, объединенных
в наноколумнарные структуры количества
вторичной (второй) фазы (основного матери-
ала) недостаточно, чтобы покрыть полностью
поверхность всех зерен, рис. 8а.

2. Нанокомпозиты с плотной наноглобу-
лярной наноструктурой, состоят из нанозе-
рен, полностью окруженных фазой основ-
ного материала, рис. 8б.

3. Нанокомпозиты с плотной глобулярной
наноструктурой, состоящей из нанозерен раз-
личных материалов или нанозерен с различ-
ными кристаллографическими ориентация-
ми и/или структурой решетки, состоящей из
одного и того же материала, рис. 8в.

а)

б)

Рис. 7. Морфология поверхности покрытия   на основе
Ti-Аl-N: а)  Uсм = 100 В; б) Uсм = 200 В.
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Эта классификация, подтвержденная экс-
периментально, ясно показывает, что физи-
ко-механические  свойства напрямую связа-
ны с размером и формой строительных бло-
ков, из которых состоят нанокомпозиты. Гео-
метрия этих зерен играет решающую роль.
Нанокомпозиты  могут иметь разные нано-

структуры,  и, в зависимости от этого,  разные
физико-механические свойства.

Новые уникальные физические и функци-
ональные свойства нанокомпозитов являются
движущей силой бурного развития этих мате-
риалов [52 – 56].

ФИЗИКО-МЕХАНИЧЕСКИЕ  СВОЙСТВА
НАНОКРИСТАЛИЧЕСКИХ,
НАНОКОМПОЗИТНЫХ ПОКРЫТИЙ

ВЗАИМОСВЯЗЬ  МЕЖДУ  МЕХАНИЧЕС-
КИМИ   СВОЙСТВАМИ   ТВЕРДЫХ
ПЛЕНОК,  НАНОКОМПОЗИТНЫХ
ПОКРЫТИЙ
Твердость Н, эффективный модуль  Юнга
Е* = E/(l  –  v2)  и  упругое  воздействие We
(Е – модуль Юнга,  v – соотношение Пуансо-
на), определяют механические свойства  твер-
дых пленок.  Данные величины можно рас-
считать по кривым нагрузки/разгрузки, кото-
рые можно измерять  микротвердомером.

Путем измерения  величин Н и Е* можно
рассчитать соотношение Н3/Е*2, которые яв-
ляются пропорциональными сопротивлению
материала пластической деформации. Веро-
ятность пластической деформации ограни-
чена в материалах с высокой твердостью и
низким модулем Е*. В общем, низкий модуль
хорош, т.к. позволяет данной нагрузке рас-
пределяться в пределах широкой области.

Согласно работам [56 – 61] зависимости
Hf = f(Ef*), Н f

3/Е f*
2 = f(Hf) и We = f(Hf)

характеризуют  связь между механическими
свойствами тонких пленок (Нf – измеренная
твердость). Для выбранных  оксидов, карби-
дов и нитридов эти зависимости отображены
на  рис. 9  – 11.

Рис. 8. Схематичная иллюстрация различных структур
наноструктур нанокомпозитов: а) колумнарные;
б) нанозерна, окруженные фазой, эквивалентной ос-
новному материалу; в) смесь нанозерен.

а)

б)

в)

Рис. 9. Соотношение Нf/Еf*
  ДЛЯ разных оксидов, карби-

дов и нитридов, приготовленных методом магнетрон-
ного нанесения в различных режимах.
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Как видно из рис. 9, зависимость Hf  = f(Ef*)
можно аппроксимировать с помощью прямой
линии.

Hf [ГПa] = 0,15Еf [ГПa] – 12.         (1)
Подобным  же  образом   зависимость
Нf

3/Еf*
2 = f(Hf), представленную на рис. 8,

можно аппроксимировать с помощью пара-
болы

Hf
3/Ef*

2  = 4,3⋅l0–4Hf
2                  (2)

Экспериментальные точки довольно хоро-
шо распределены вдоль линий, определяе-
мых уравнениями (1) и (2). Возможно, этот
факт имеет фундаментальное значение. Во-
первых, мы видим, что у всех материалов,
представленных на рис. 9  – 11, существует
сильная связь между Hf u Еf*, и что Еf почти
линейно увеличивается при увеличении Hf.

Разброс экспериментальных точек вокруг
прямой линии на рис. 10 может иметь разное
происхождение и нуждается в детальном
исследовании.  Во-вторых, в связи с тем, что
Нf не точно составляет (1/10)Ef, a Hf  Ј (1/10)Еf
для Ef < 240 ГПa  и  Hf > (1/10)Ef   для
Ef > 240 ГПa, мы не можем контролировать
механическое поведение такой пленки, на-
пример, стойкость ее к пластической дефор-
мации. Это говорит о том, что основные свя-
зи, которые определены уравнениями (1) и (2)
можно использовать для прогнозирования
связи между трещинообразованием в пленке
и ее вязкостью. Более детально это описано
в работе [57].

На рис. 11  приведена пластическая дефор-
мация пленок Wp, как функция их твердости

Hf  и соотношения  Hf
3/Ef*

2, т.е. Wp = f(Hf) и
Wp = f(Hf

3/Ef*
2).

Видно, что Wр уменьшается при увеличе-
нии как Hf , так и Hf

3/Ef*
2. Зависимость Wp от

Hf
3/Ef*

2 показывает небольшой разброс экс-
периментальных точек. Это является следст-
вием того, что соотношение Hf

3/Ef*
2 уже вы-

ражает комбинированное воздействие Hf  и
Ef пленки на ее механическое поведение.
Твердые пленки с Hf ≥ 25 ГПa показывают
относительно низкую пластическую дефор-
мацию  – примерно, 30%.

 Можно, отметить, что механические свой-
ства нанокомпозитных покрытий сильно за-
висят от (i) элементов, которые формируют
отдельные фазы, (ii) относительного содержа-
ния фаз, (iii) химического взаимодействия
между фазами и (iv) их микроструктурой. Бо-
лее детально это рассмотрено в работах  [56,
57, 61].

Рис. 10. Взаимосвязь соотношения Hf
3/Ef*

2 и Hf* для
некоторых оксидов, карбидов и нитридов, приготов-
ленных методом магнетронного нанесения в различ-
ных режимах.

а)

б)

Рис. 11. Зависимости Wp = f(Hf) (а) и Wp = f(Hf
3/Ef*

2),
полученных методом магнетронного нанесения в раз-
личных режимах.
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МЕХАНИЗМЫ,  ВЛИЯЮЩИЕ НА
ТВЕРДОСТЬ
Основные механизмы, ответственные за по-
вышенную твердость Н – это:
1) пластическая  деформация с доминирова-

нием дислокаций;
2) силы сцепления между атомами;
3) наноструктура;
4) сжимающие макронапряжения  в пленках

в процессе их формирования.
Величина увеличения Н зависит от про-

цессов, работающих в данном интервале раз-
мерности зерен (см. рис. 12). Существует кри-
тическая величина dс  ~10 нм, при которой
может быть достигнута максимальная твер-
дость Нmах. Область вблизи Нmах соответствует
постоянному переходу от активности ин-
тергранулярных процессов при d > dc, над ко-
торыми доминирует активность дислокаций
и которые описал Hall-Petch (H ~ d–1/2), до ин-
тергранулярных процессов при d < dc, над ко-
торыми доминирует слабое скольжение по
границам зерен. Макронапряжение  нежела-
тельно и может быть исключено путем тща-
тельного контроля параметров нанесения по-
крытий.

Известно, что существуют первые две
группы нанотвердых и супертвердых нано-
композитов: первая группа –  (i) nc-MeN/твер-
дая фаза; (ii) nc-MeN/мягкая фаза;  вторая
группа – нанокристаллические  или аморф-
ные фазы: (ii) двух кристаллофазные; (iii) с
двумя кристаллографическими ориентаци-
ями зерен одного и того же материала и  тре-
тья огромная разница в микроструктуре од-
но- и двухфазных пленок. Используя эти
знания, была разработана концепция нано-
композитов с повышенной твердостью. Эта

концепция основана на геометрии нано-
структурных особенностей, т.е. размера зерен
и форма кристаллитов.

 В настоящее время принято считать, что
твердыми и супертвердыми пленками счита-
ются пленки с твердостью, превышающей
Н ≥ 40 ГПа, соответственно. Так в работе [30],
oбсуждались различные подходы к получе-
нию супертвердых покрытий, такие как мате-
риалы с внутренней супертвердостью, покры-
тия, твердость которых увеличивается при
энергетической ионной бомбардировке во
время напыления, и наноструктурированые
супертвердые материалы. При этом основной
упор делается на вопрос о том, как обьяснить,
различия между механизмами увеличения
твердости в тонких покрытиях.  Сравнива-
лись термическая и долгосрочная стабиль-
ность на воздухе, а также свойства покрытий.
Архитектура строения прочных твердых ве-
ществ, при формировании гетероструктур
была предложена Koehler в 1970 в работе [62].
В основу ее  положено, что для  предотвраще-
ния движения дислокаций необходимо фор-
мирование резких переходов (границ раздела)
между тонкими эпитаксиальными слоями в
несколько нанометров в материалах с боль-
шой разницей модулей эластичного сдвига.
B данной работе автор предположил, что этот
механизм упрочнения остается в силе, также
и в ситуации, когда один из слоев является
аморфным. Позже эта концепция была раз-
работана для поликристаллических гетеро-
структур. Мы только отметим два важных ас-
пекта: первое, этот механизм применим толь-
ко к  обьяснению кристаллической пластич-
ности  (т.е. активности  дислокаций) и, вто-
рое, резкие границы раздела на атомном уров-
не необходимы для того, чтобы этот механизм
работал в случае супертвердых гетерострук-
турных покрытий с твердостью ≥40 ГПа. Су-
ществует много супертвердых нанокомпози-
тов различного химического состава. Наибо-
лее часто изучаемой системой,  описанной в
литературе, является “Ti-Si-N”.

По термодинамическим и кинетическим
причинам, для получения  этой системы в ви-
де покрытий  методом (CVD), необходимы
высокие температуры. Поэтому, ни о каком

Рис. 12. Схематичная иллюстрация твердости мате-
риалов в зависимости от размера зерен d. [61].
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увеличении твердости  в этих  работах не со-
общалось. Первыми авторами, которые сооб-
щили о получении супертвердых покрытий
“Ti-Si-N” с помощью плазменного CVD
(PCVD), используя хлориды, как источник Ti
и  Si,  был Li S.Z., Shi Y и др. [63]. Увеличение
твердости Li приписывал осаждению малень-
ких частиц Si3N4  в пределах нанокристаллов
TiN.  Максимальная твердость 60 – 70 ГПа, о
которой сообщалось, вероятно, происходила
вследствие  тройной  природы nc-Ti/N/α-
Si3N4/α-TiSi2 этих покрытий, как показали
дальнейшие исследования [64 – 66],  (здесь
nc- и α – означают нанокристаллический и
аморфный, соответственно); отметим, что в
бинарных системах nc-MenN/a-Si3N4 максима-
льная твердость составляла всего 50 – 60 ГПа.

На рис. 13 приведены результаты сравне-
ния термически-стабильных супертвердых
нанокомпозитов с обычными покрытиями,
твердость которых, может быть обьяснена
бомбардировкой энергетическими ионами
при нанесении.

Как  отметил Musil, в своей работе [56],
это  есть самый легкий путь, получить супер-
твердые покрытия на основе  нитридов, бори-
дов и других обычных твердых систем, вклю-
чая так – называемые Me(trans)N/Me(2) “на-
нокомпозиты”, состоящие из твердого пере-
ходного металлического нитрида Me(Trans)N
и мягкого металла Me(2), которые не форми-
рует стабильный нитрид,  например, ZrN/Ni,
ZrN/Cu, Cr2N/Ni, и др. Твердость, которая уве-
личилась при бомбардировке энергетичес-
кими ионами, сильно уменьшилась до орди-
нарного объемного значения после отжига
(400 – 600 °С), тогда как твердость супертвер-
дых покрытий осталась неизменной после
отжига  при  1100 °С (см. рис. 10).

Это размягчение после отжига супертвер-
дого покрытия, упрочненного путем бомбар-
дировки энергетическими ионами, является
основной проблемой, связанной с релакса-
цией ионно- индуцированных дефектов в
пленках, что вызывают увеличение твердости
при нанесении покрытий [69]. Твердость
покрытий Me(trans)N/Me(2) уменьшается
также при увеличении температуры нанесе-
ния точно в такой же манере, что и при отжиге
см. рис. 14 (крестики на рис. 14  и на рис. 13)
[70].

Причина  этого – термическая релаксация
ионно-индуцированных дефектов в пределах

а)

б)

Рис. 13. Влияние бомбардировки энергетическими
ионами на уменьшение размера кристаллов, увеличе-
ние биаксиального сжимающего напряжения и амор-
физацию (а), уплотнение границ зерен, формирование
дефекта смещения (б), нанесенного методом РСVD
[67, 68].

Рис. 14.  Зависимость твердости покрытий Hf2 [71],
Cr2N/Ni и ZrN/Ni [72] упрочненных бомбардировкой
энергетическими ионами, супертвердого нанокомпо-
зита nc-TiN/α-Si3N4 от температуры  изохронного от-
жига в чистом азоте [55, 73]. Твердость измерялась
при комнатной температуре после каждого шага отжи-
га. Крестики показывают зависимость твердости по-
крытия ZrN\Cu от температуры нанесения, содержа-
ние Сu там все же  менялась [70].
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растущей пленки на глубинах, превышающих
проектированный пробег ионов. Супертвер-
дые нанокомпозиты, приготовленные  в усло-
виях достаточно высокого давления азота и
температуры нанесения [74, 75] показывает
максимальную твердость тогда, когда состав
соответствует порогу проникновения, когда
поверхность полярного перехода нитридов
титана покрыта хотя бы одним монослоем Si
3N4 [64] или BN [76].

В 1997 – 1998 г.г. Veprek et al. сообщил о
вредной роли примесей, которые в период
проникновения в покрытия в процессе осаж-
дения делают невозможным достижение су-
пертвердости или даже какое-нибудь уве-
личение твердости  [77].  В работе [78] это
нашло количественное подтверждение. На-
иболее драматическая деградация твердости
вызывалась кислородом, как  показано  на
рис. 15, где максимально достижимая твер-
дость для оптимального содержания Si3N4 по-
казана в виде зависимости от концентрации
примесей кислорода. Следует отметить, дан-
ные, полученые при использовании  PCVD
метода и других методов трех разных стран
хорошо согласуются – вредная  роль кис-
лорода почти не зависит от метода нанесения.
Так, если надо получить твердость ≥40 ГПa
термически стабильных нанокомпозитов, то
необходимо, чтобы содержание примеси кис-

лорода было менее 0,2 ат.%.  Высокая твер-
дость 50 – 60 ГПа достигается в бинарных
системах (например, nc-TiN/α-Si3N4) только
когда содержание примеси менее 0,1 ат.% для
покрытий, нанесенных  PCVD.

Влияние  хлора на твердость  менее драма-
тично, но концентрации примеси хлора более
0,5 ат.% могут вызывать деградацию покры-
тий, когда накапливаются в воздухе в течение
долгого периода [78]. Причина такого силь-
ного влияния минимальных примесей кисло-
рода на твердость в настоящее время иссле-
дуется.

Создания высокопрочных нанокристал-
личесих материалов, основанные на пред-
ставлениях,  высказанных в работах [80 – 82]
о подавлении процессов роста зародышевых
трещин, генерации и распространения дис-
локаций при уменьшении размеров кристал-
литов до значений единицы и десятки нано-
метров, в настоящее время нашли эффектив-
ное использование при создании покрытий
[55, 56, 76, 77, 83, 84]. В результате, за пос-
ледние 10 лет были разработаны сверхтвер-
дые (Нµ > 40 ГПа) нанокомпозитные покры-
тия типа  nMeN/α-фаза (аморфные фазы
Si3N4, BN, TiB2, Me-Ti, W, Zr, V) [55, 56, 76,
77, 83 – 88] и nMeN-металл (nMeN-нано-
кристалические нитриды сплавов Ti, Zr, С,
V, W; металл – Сu, Y, Ni)  [56, 72, 84 – 89].

Хотя основные принципы подавления рос-
та зерна при получении покрытий, методом
плазмохимического синтеза [55, 56, 76, 77,
104, 105] и магнетронного напыления [84 –
89] аналогичны. Однако термодинамически,
контролируемая сегрегация по границам зе-
рен, нерастворимых в объеме нанокристал-
лов компонентов элементного состава покры-
тий, а также состав зернограничной фазы
различен. Согласно результато в  работ [55,
56, 76, 77, 83, 84],  эта фаза представляет
аморфное соединение фазы Si3N4, BN, ТiВ2 с
высокой твердостью и высоким уровнем меж-
атомной связи (Me-N) с атомами кристал-
лической фазы. Это, во-первых, подавляет
зернограничное проскальзывание; во-вто-
рых, служит эффективным препятствием рас-
пространению трещин и дислокаций; в-тре-
тьих, делает возможным релаксацию внут-

Рис. 15.  Зависимость твердости от содержания приме-
сей кислорода для покрытия TiN/α-Si3N4, нанесенных
методом РСVD  с использованием TiCl4 и SiH4, а также
реактивного распыления (+) [79]. Твердость ≥40 ГПа
может быть достигнута, если содержание примесей
кислорода ≤0,2 ат.%. При содержание кислорода выше
0,6 ат.% твердость остается на уровне 35 ГПа.
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ренних напряжений по границам нанокрис-
таллитов. Указанные факторы, согласно [55,
77, 78, 83], обуславливают увеличение про-
чностных свойств с уменьшением размера
нанокристаллитов (зерен) до (3 – 5) нм при
отсутствии характерной для нанострук-
турных материалов аномальной зависимости
Холла-Пэтча [90, 91]. Максимальные зна-
чения твердости (Нм) для покрытий этого ти-
па получены при размерах зерна d < 10 нм и
содержании аморфной зернограничной фазы
об.% [56, 75, 80]. При этом достигается порог
перколяции, т.е. образование непрерывной
зернограничной прослойки во всем объеме
покрытия.

В материалах типа n-MeN/-металл зерно-
граничная прослойка, согласно [56, 70, 87],
представляет нерастворимую в нитридах ме-
таллическую фазу (Сu, Y, Ni), объемная доля
которой менее 7%,  а максимальные значе-
ния Нм ~ 50 ГПа достигаются при размерах
зерна (20 –  30) нм.

Тот факт, что при таких же размерах зер-
на в однофазных покрытиях TiN значения
Нµ < 25 ГПа, а при мягкой зернограничной
прослойке может легко реализоваться, при
этом зернограничное проскальзывание де-
лает совершенно неясной природу сверхтвер-
дости  (Нµ  > 40 ГПа) таких нанокомпозитов.
Следует подчеркнуть, что этот вопрос до сих
пор остается невыясненным в целом для
нанокомпозитов. В частности, для наноком-
позитов nMeN/α-фаза при d < 6 нм повы-
шение Нµ существенно превышает предска-
занное соотношением Хола-Петча. В работах
[55, 88, 89] высказана идея, которая пока
экспериментально и теоретически не обосно-
вана, о наличии квантовых эффектов увели-
чения сил межатомной связи в таких нано-
композитах. В нанокомпозитах типа “n-TiN-
металл” сверхтвердость предполагается свя-
занной с высоким уровнем внутренних даль-
нодействующих напряжений, с релаксацией
которых должно быть связано снижение Нµ
[55, 75, 78, 84]. Действительно, в таких по-
крытиях согласно данных, приведенных в ра-
боте [89], обнаружены высокие значения
внутренних напряжений σi = (4 – 5) ГПа  при
размерах зерна  d = 30 нм, однако они оказы-

ваются незначительными (σi, = 0,5 ГПа) при
размере зерна d = 8 нм. Кроме того, экспе-
риментально до сих пор не доказано наличие
снижения σi, Нµ при неизменном размере зер-
на. Отметим также, что, как правило, размер
зерна и уровень дальнодействующих напря-
жений в нанокомпозитных покрытиях изме-
рялись методом рентгеноструктурного ана-
лиза [56, 70, 74, 78, 84,86]. Следовательно,
экспериментально измерены дальнодейст-
вующие внутренние напряжения. Практичес-
ки неизученными оказываются тонкая де-
фектная структура таких покрытий и уровень
локальных внутренних напряжений.  Извест-
ны лишь работы [83, 87], в которых методом
высокоразрешающей электронной микроско-
пии измерены размер зерна и наличие зерно-
граничных фаз в нанокомпозитных покры-
тиях. Самый легкий способ получить супер-
твердое покрытие это применить бомбарди-
ровку энергетическими ионами для нанесе-
ния, как впервые предложил Musil [56, 92,
93]. Однако, эти покрытия, некорректно назы-
ваемые “нанокомпозиты”, страдают от пло-
хой термической стабильности [94]. Основ-
ная концепция по созданию супертвердых и
термически стабильных нанокомпозитов [55]
основана на термодинамически обусловлен-
ной спинодальной фазовой сегрегации, кото-
рая приводит к формированию стабильной
наноструктуры путем самоорганизации. Для
этого необходимо при нанесении достаточно
высокая активность азота (парциальное дав-
ление ≥1⋅10–3 мбар) и температура нанесения
(500 – 600 °С), поскольку азот должен обе-
спечивать высокую термодинамическую дви-
жущую силу для того, чтобы фазовая сегре-
гация с контролируемой скоростью диффузии
проходила достаточно быстро при нанесении.
Максимальная твердость достигается тогда,
когда примерно один монослой ковалентного
нитрида, как Si3N4 или BN, покрывают по-
верхности полярных, твердых нанокристал-
лов нитрида переходного металла. Эта кон-
цепция  была проверена на большом коли-
честве систем различных материалов. Поэто-
му ожидается, что она также будет работать
в любой из систем  nc-MenN/α-Si3N4,
nc-MenN/a-BN (AlN и т.д. вместо Si3N4  или
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BN), nc-MenC/C и многих других системах,
которые соответствуют условиям из [74, 75]
и последующих статей. Если эти условия не
выполняются, то происходит или небольшое
увеличение твердости, или вообще никакого.
Когда покрытия наносят в условиях близких,
но не совсем оптимальных, самоупрочнение
происходит после отжига до 600 – 800 °С
благодаря завершению фазовой сегрегации
[55, 78, 95]. Однако, когда покрытия наносят
при достаточно высоком давлении азота и
температуре, как подчеркивалось в  работе
[74],  они показывают отличную термическую
стабильность после отжига в азоте до 1100 –
1200 °С [78] и высокую стойкость к оксиди-
рованию до ≤≤≤≤≤800 °С [74, 95]. Небольшое ко-
личество примесей в нанокомпозитном по-
крытии ухудшает его механические свойства.
Наиболее значим кислород, т.к., если содер-
жание примеси кислорода в покрытии боль-
ше, чем 0,2 – 0,3 ат.%, твердость ≥40 ГПа не
может быть достигнута. Если нужно полу-
чить твердость ≥50 ГПа, то нужна более низ-
кая концентрация кислорода. В большинстве
работ, описывающих получения нанокомпо-
зитных покрытий с помощью PCVD и PVD,
о примесях кислорода не упоминается, а там,
где есть сведения,  она составляет в пределах
нескольких ат.%.

Поэтому исследование их тонкой дефект-
ной субструктуры и природы сверхтвердости
представляют научный  интерес, особенно
для композитов типа “n-TiN-металл”.

ТЕРМОУСТОЙЧИВОСТЬ ТВЕРДЫХ
НАНОКОМПОЗИТОВ  ПРИ ВЫСОКИХ
ТЕМПЕРАТУРАХ
Высокая термическая стабильность свойств
и высокая температурная стойкость к оксиди-
рованию (Т) являются одними из наиболее
привлекательных свойств, твердых наноком-
позитных покрытий. Эти свойства сильно за-
висят от фазового состава и термической ста-
бильности отдельных фаз, из которых сос-
тоит пленка.

Твердые пленки Ti-Si-N с низким содержа-
нием Si характеризуются колумнарной мик-
роструктурой, см., например, последние ра-
боты [96 – 99]. Пустоты вокруг колонн фор-

мируют почти прямой контакт между окру-
жающей средой на поверхности пленки и
подложки и резко уменьшают стойкость к
оксидированию в объеме пленки и снижают
ее барьерную способность. Напротив, интер-
гранулярная стекловидная фаза играет ос-
новную роль в улучшении стойкости к высо-
котемпературному оксидированию.

Есть только один эффективный способ
увеличения стойкости твердых покрытий к
оксидированию, т.е. устранение колумнарной
микроструктуры пленки и устранение непре-
рывности переходов между границами зерен,
начиная от поверхности защитного покры-
тия, через всю его толщину до самой подлож-
ки. Этого можно достичь в случае, если твер-
дая пленка будет аморфной. Это требование
легко выполнимо, если использовать новое
семейство композитов Si3N4/MeNx с высоким
содержанием (≤ 50 об.%) фазы α-Si3N4. [97 –
99]. Такие покрытия  аморфны и их твер-
дость достигает от 20 до 40 ГПа.

Как уже было отмечено выше, уникаль-
ные свойства нанокомпозитных пленок есть
следствие их наноструктуры. Их нанострук-
тура, однако, это метастабильная фаза. Это
означает, что если та температура, при кото-
рой была изготовлена пленка, превышает ка-
кое-то пороговое значение Тс, то материал
пленки начинает кристаллизоваться. Это при-
водит к деструкции наноструктуры и форми-
рованию новых кристаллических фаз. Это
становится причиной, по которой наноком-
позитные пленки теряют свои уникальные
свойства при  Т > Тс. Проще говоря, темпера-
тура Тс, при которой наноструктура превра-
щается в кристаллическую фазу, определяет
термическую стабильность данного наноком-
позита. Однако, во многих случаях приходит-
ся применять эти материалы при температу-
ре Тс выше 1000 °С. Поэтому, жизненно необ-
ходимо разрабатывать материалы с максима-
льной термической стабильностью, превы-
шающей 1000 °С.  При получении твердых
пленок со стойкостью к высокотемпературно-
му оксидированию их фазовый состав варьи-
ровали от TiC (~400 °С) через TiN (~650 °С)
до (Ti, Al)N (~850°С) и, наконец, до (Ti, Al,
Y)N (~930 °С) [100 – 103]. Также стойкость
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нано-композитов типа ncTiN/α-Si3N4 к окси-
дированию с низким содержанием (≤ 10 ат.%)
Si не превышает 1000 °С [104]. Здесь nc и α
обозначают нанокристаллические и аморф-
ные фазы, соответственно. Это происходит
благодаря тому, что основное внимание при
получении твердых нанокомпозитов уделя-
ется, в первую очередь, супертвердым плен-
кам с максимальной твердостью Нmах, пре-
вышающей 40 ГПa. Эти супертвердые пленки
Н ≥ 40 ГПa получают в области перехода от
кристаллического материала к аморфному, и
Нmах достигается, когда размер зерен nc-TiN
приблизительно равен 10 нм или менее [55,
105]. Размер этих зерен контролируется коли-
чеством фазы Si3N4 и является причиной, по
которой Нmах достигается при относительно
низком содержании в пленке Si – (8 – 10 ат.%).
Стойкость к оксидированию является одним
из важных свойств твердых нанокомпозит-
ных покрытий. Она сильно зависит от их эле-
ментного состава (см. рис. 16). Здесь показано
приращение веса ∆m, как функции темпе-
ратуры отжига Т. Эта температура, соответст-
вующая резкому увеличению ∆m, определяет-
ся как максимальная температура Тmах, при ко-
торой удается избежать оксидирования плен-
ки. Стойкость к оксидированию тем выше,
чем выше Тmах.

Все пленки, у которых резко возрастает
∆m, представленные на рис.16, кристалличе-
ские или нанокристаллические. Для всех этих
пленок стойкость к оксидированию ниже
1000 °С.  И это не удивительно, т.к. эти плен-
ки состоят из зерен, всегда имеющих возмож-
ность контакта с атмосферой в области по-

верхности пленки с подложкой через грани-
цы зерен. Это явление резко уменьшает
стойкость к оксидированию в объеме пленки
и, следовательно,  ее термоустойчивость. Од-
нако, некоторого улучшения все же можно до-
стичь, если использовать интергранулярную
стекловидную фазу.

Это можно осуществить легко, если полу-
чить семейство композитов α-Si3N4/MeNx с
высоким содержанием a-Si3N4 фазы [59, 97 –
99, 106 – 108]. Такое утверждение подтверж-
дает, например, фотография шлиф наноком-
позитных пленок Ta-Si-N и Mo-Si-N, приве-
денный на рис. 17. После отжига этой плен-
ки до 1300 °С в массе ∆m у Ta-Si-N почти
никакого  увеличения не наблюдается (см.
рис. 17).

Нанокомпозиты, с содержанием (>50%)
силиконо-нитридной фазы являются аморф-
ными (см. рис. 17). Из этого рисунка видно,

Рис. 16. Стойкость к оксидированию у выбранных
твердых покрытий, которая характеризуется зависи-
мостью ∆m от температуры отжига  [106].

а)

б)

Рис. 17. Шлиф пленки (a) Ta-Si-N [109] и (б) Mo-Si-N
[110] на подложке Si (100) после высокотемпера-
турного  отжига в потоке воздуха при температуре
Та = 1300 °С.
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что объем пленки Ta-Si-N является аморф-
ным и только поверхность этой пленки окси-
дирована; сформировалось –400 нм оксид-
ного поверхностного слоя Та2O5. Эта пленка
показывает (i) самую высокую стойкость к ок-
сиди-рованию (pис. 17) и (ii) H варьирует от
20 до 40 ГПa. Это означает, что Ta-Si-N
пленка достаточно твердая, чтобы ее можно
было применять во многих условиях, напри-
мер, в виде защитных покрытий для режу-
щего инструмента.

Высокое содержание силиконо-нитридной
фазы, однако, не является достаточным усло-
вием для достижения стойкости к высокотем-
пературному оксидированию.Некоторые
элементы, такие как Mo, W и т.д. формируют
летучие оксиды, которые высвобождаются
при оксидировании из нанокомпозита. Это
приводит не только к образованию пористой
поверхности оксидного слоя, (см. рис. 17), но
также уменьшению стойкости к оксидирова-
нию. Поры возникают вследствие формиро-
вания летучих МоОх оксидов, которые диф-
фундируют во вне из поверхностного слоя
при Та = 800 до 1000 °С. Основной причиной
понижения стойкости к оксидированию яв-
ляется, тем не менее, разложение фазы ни-
трида металла MeNx в нанокомпозите. По-
этому, выбор элементного состава пленки
имеет очень большое  значение.

Пленки Ta-Si-N используются, как барь-
ры диффузии между Сu и Si в широко инте-
грированной технологии, т.к. они аморфны
и имеют хорошую термостабильность [111,
112]. Благодаря своим хорошим механичес-
ким свойствам и большому сопротивлению
оксидированию, пленки Ta-Si-N также испо-
льзуют в качестве защитных покрытий. Si
стабилизирует аморфную структуру в пленке,
улучшает ее механические свойства, такие
как твердость и силу адгезии [113]. В нане-
сенных пленках Si формирует соединение
Si3N4 и частично (Та, Si)N [114] Пленки Ta-
Si-N с низким содержанием (7 ат.%) Si термо-
стабильны до 900 °С, когда начинается кри-
сталлизация. Рекристаллизация приводит к
формированию интерметаллических фаз
Та2N, Ta5Si и Ta5Si3 [115]. В работе описаны
исследования механических свойств, т.е.

микротвердости Н, модуля Юнга Е, упругого
воздействия We, а также изучения микро-
структуры, химического состава, электро-
проводности пленок Ta-Si-N с высоким со-
держанием Si (>40 ат.%), нанесенных реак-
тивным способом.  Представлены  результаты
по стойкости к высокотемпературному окси-
дированию и термостабильности пленок
Ta-Si-N.

Чтобы достичь стойкости к оксидирова-
нию при наивысших температурах отжига,
необходимо обеспечить наилучшую термиче-
скую стабильность обеих фаз данного нано-
композита: аморфного нитрида кремния про-
тив кристаллизации, а металло-нитрида про-
тив разложения (MeNx  → Me + Ng). С этой
точки зрения очень перспективным кажутся,
к примеру, такие нанокомпозиты как W-Si-N
[107], Ta-Si-N [108] и Ti-Si-N [116] с высо-
ким содержанием (>50 об.%) фазы нитрида
кремния. Также кажутся очень перспектив-
ными для применения их при высоких темпе-
ратурах нанокомпозиты, основанные на окси-
дах и оксинитридах.

ВЯЗКОСТЬ НАНОКОМПОЗИТНЫХ
ПОКРЫТИЙ
Твердость является одним из наиболее важ-
ных механических свойств, однако, не доста-
точным для выбора того или иного материала
для конкретного применения. Твердость мо-
жет комбинироваться с вязкостью, т.к. вяз-
кость пленки для многих случаев примене-
ний является более важным фактором, чем
твердость. Поэтому жизненно необходимо
совершенствовать формирование твердых
пленок в сочетании с вязкостью (см. рис. 18).

По определению, вязкость материала это
его способность поглощать энергию во время
деформации до полного разрушения. Это
означает, что вязкость можно увеличить, если
инициирование или распространение трещин
можно затормозить или уменьшить. Есть
несколько способов достижения этой цели:

1) сделать ударную вязкость фаз плас-
тичной, т.е. добавить некоторые пластичные
фазы (металлы) в керамические матрицы;

2) использовать ударную пластичность
нанофаз, основанную на преломлении тре-
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щин или разветвлении или скольжении вдоль
границ зерен;

3) использовать ударную пластичность
многослойных структур, основанную на чере-
довании многочисленных хрупких и вязких
тонких слоев;

4) волокнистая или нанотрубчатая удар-
ная вязкость, основанная на мостиковой свя-
зи или расфокусировке трещин;

5) ударная вязкость при фазовой транс-
формации, основанная на извлечении энер-
гии при разрушении (изломе) и затрачивание
ее на фазовые трансформации;

6) ударная вязкость при сжимающих на-
пряжениях, которая препятствует началу об-
разования трещин путем их залечивания.

В настоящее время основной проблемой
является определение ударной вязкости тон-
ких пленок. В последнее время было пока-
зано, что ударную вязкость тонких пленок
можно оценить без разрушения, путем испо-
льзования микро-индентирования. Такие
оценки показывают, что соотношение Н3/Е*2

играет важную роль. Более детально это опи-
сано в работах [109 – 111].

ПРИМЕНЕНИЕ НАНОКРИСТАЛИ-
ЧЕСКИХ,  НАНОКОМПОЗИТНЫХ
МАТЕРИАЛОВ
Результаты использования нанокристалли-
ческих многослойных покрытий, получен-
ных магнетронным, вакуумно-дуговым
методами для повышения работоспособности
режущего инструмента приведены в работах
[117 – 119]. Стойкостные испытания  сверл с

нанокристаллическим покрытием TiN/AlN
периодом слоев 3,6 нм, осажденным магн-
тронным способом [119] свидетельствуют,
что стойкость режущего инструмента  при
сверлении стеклопластика повышается на
25% по сравнению с покрытием  TiN.

Покрытия Ti1-xAlxN, нанесенные на плас-
тины твердого сплава Т15К6 повысило  рабо-
тоспособность в 3 – 4 раза при скоростях ре-
зания 3 – 4 м/с   без использования смазочно-
охлаждающей жидкости [120].

В работе [121] было показано, что нано-
кристаллическое покрытие Ti-Zr-N, нанесен-
ное  на  пластины твердого сплава Т15К6,
увеличило работоспособность режущего ин-
струмента  на 30% по сравнению с покрыти-
ем TiN.

Исследованию физико-механических
свойств и триботехнических характеристик
микронанослойных покрытий посвящены
работы [122, 123]. К примеру, приведенные в
работе [123] результаты свидетельствуют, что
нанокомпозиция Fe-Ti-C по своим эксплуата-
ционным показателям существенно превы-
шает  эксплутационные характеристики по-
крытия TiN.

Влиянию технологических параметров на
стойкость режущего инструмента с нана-
слойным покрытием Ti-Al-N посвящена ра-
бота [124].  Работоспособность режущего ин-
струмента с покрытием Ti-Al-N увеличилась
в 3 – 3,5 раза по сравнению с нитридом ти-
тана.

Области использования наноструктуриро-
ванных покрытий в промышленности  приве-
дены в работе [125]. Показаны широкие воз-
можности их использования в навигационно-
приборных комплексах, широкополосных
системах электромагнитной защиты, созда-
ние высокотемпературных топливных эле-
ментов и пр.

Нанокомпозитные покрытия nc-(Al1-xTix)N/
α-Si3N4, нанесенные на промышленном обо-
рудовании  показали  хорошие результаты те-
мической стабильности и стойкости к окси-
дированию. Тонкий слой  Si3N4 стабилизиру-
ет обогащенный Al метастабильный твердый
раствор (Al1-хTiх)N от декомпозиции внутрь
β-TiN  и γ-AlN и сопутствующего размягче-

Рис. 18. Классификация нанокомпозитов по твердости
и вязкости.
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ния. При жесткой, сухой (или с минимумом
смазки) обработке эти покрытия показывают
великолепные служебные характеристики
при резании, что является первостепенным
для состояния дел с покрытиями ( Al1-x Tix)N
[126, 127].

В работе [128] приведены результаты ис-
следования свойств наноструктурированных
покрытий Ti-Si-C, полученных вакуумно-ду-
говым методом в условиях дополнительной
ионной бомбардировки.  Для оценки работо-
способности полученных наноструктурных
покрытий системы Ti-Si-C были проведены
испытания в реальных условиях эксплуата-
ции лопаток компрессора ГТД.  Образцы под-
вергали термоциклированию путем много-
кратного нагрева до 600 °С в печи и выдержки
и последующего охлаждения на воздухе в
течение 5 мин. Анализ данных эксперимен-
тов свидетельствует, что наноструктуриро-
ванные покрытия обладают более высокой
термостойкостью, чем многослойные по-
крытия.

В работе [129] показаны возможности
создания с помощью вакуумно-дугового ме-
тода осаждения нанокристаллических по-
крытий  на основе нитридов титана  магнито-
мягких электротехнических материалов.

Результаты применения наноструктурных
алмазоподобных  покрытий   приведены в ра-
ботaх [130, 131]. Полученные α-С:N- покры-
тия,  обладают высокими эксплутационными
характеристиками и могут успешно применя-
ться в качестве износостойких покрытий в
машиностроении. Например [131]: α-С:N-
покрытие, нанесенное на инструмент пока-
зало 4-х  кратное увеличение  износостойко-
сти фрез при обработке, как сырой, так смо-
лянистой древесины, по сравнению с ин-
струментом, сделанным из быстрорежущих
сталей.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В дальнейшем, вся деятельность относитель-
но наноструктурированных пленок, наноком-
позитных покрытий будет сконцентрирована,
в основном, на решении следующих проблем:
1) получении пленок с контролируемым раз-

мером зерен в пределах от 1 до 10 нм с це-

лью: а) исследовать, какие явления в нано-
структурированных пленках зависят от
размера; б) получение новых улучшенных
покрытий с уникальными физическими и
функциональными свойствами;

2) нанокристаллизация из аморфной фазы;
3) перенос электронного заряда между нано-

зернами с различным химическим соста-
вом и различной энергией Ферми также с
целью получения пленок с новыми функ-
циональными свойствами;

4) получение новых  нанокомпозитных по-
крытий со стойкостью к оксидированию,
превышающей 2000 °С;

5) разработка новых систем осаждения для
производства наноструктурированных
покрытий.
Также можно ожидать, что очень скоро

наноструктурированные пленки смогут слу-
жить экспериментальными моделями для
изобретения наноструктурированных объем-
ных материалов с заданными свойствами.
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