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Тверді розчини в плівках потрійних карбідів 
та нітридів перехідних металів IV–VI груп: 
структура та властивості. Огляд  

В огляді приведено результати теоретичних розрахунків та ек-
спериментальних досліджень структури, стану зв’язків між атомами, механіч-
них властивостей, термічної стабільності та стійкості до окислення плівок 
потрійних нітридів і карбідів деяких перехідних металів IV–VI груп періодичної 
системи.  
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ВСТУП 

Карбіди та нітриди перехідних металів належать до типу ма-
теріалів, які виявляють незвичайну комбінацію важливих властивостей, таких 
як виключна висока твердість, висока температура плавлення, високі елект-
ро- та теплопровідність [1,2]. Така комбінація властивостей робить ці сполу-
ки дуже перспективними як захисні покриття на різному інструменті, зокрема 
ріжучому, свердлильному, фрезерувальному. Ці покриття повинні мати не 
тільки значні механічні та термічні властивості (твердість, ударну в’язкість, 
стійкість до окислення і термічну стабільність), але виявляти також значні 
трибологічні властивості.  

Удосконалення твердих покриттів для трибологічного застосування в різ-
них деталях та інструменті досягають поверхневою інженерією цілої низки 
матеріалів, в яких є низьким коефіцієнт тертя та водночас збережена висока 
твердість і оптимальна зносостійкість. Важливою особливістю карбідів і нітри-
дів перехідних металів є їх здатність утворювати тверді розчини заміщення 
Ме1–Ме2–С(N), де Ме – це перехідний метал. В останні роки плівки карбідів і 
нітридів перехідних металів вивчають досить широко для подальшого удоско-
налення механічних властивостей покриттів в потрійних системах з огляду на 
високу твердість, в’язкість, адгезійну міцність, а також термічну стабільність, 
які притаманні відповідним подвійним карбідним та нітридним сполукам.  
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Карбіди і нітриди перехідних металів належать до сімейства сплавів або 
сполук проникнення [2]. Загальною рисою цього класу матеріалів є дуже 
проста структура, в якій атоми вуглецю або азоту розміщені в міжвузельних 
позиціях щільно-пакованої матричної ґратки. Вищевказані сполуки зазвичай 
мають гранецентровану кубічну (ГЦК) або гексагональну щільно-паковану 
(ГЩП) металеву ґратку, в якій неметалеві атоми більш-менш випадково роз-
міщені в міжвузельних позиціях. Атоми металу розміщені таким чином, що 
утворюють щільно упаковані шари з послідовністю упаковки АВАВ… (гек-
сагональна) або АВСАВС… (кубічна) [2]. В цих фазах атоми неметалу запов-
нюють міжвузельний простір.  

У зв’язках між атомами в карбідах і нітридах перехідних металів перева-
жають металева, ковалентна та іонна компоненти. Металевий характер 
зв’язків проявляється через високу електропровідність цих сполук. Механізм 
зв’язку вивчено детально за допомогою багатьох моделей, в яких чисельно 
досліджено щільність станів, а отже щільності електронів в карбідах і ніт-
ридaх [3].  

ТЕОРЕТИЧНІ ДОСЛІДЖЕННЯ 

В останні роки обчислювальне матеріалознавство, яке базується на розра-
хунках із перших принципів, стало ефективним доповненням до експеримен-
тального дослідження, особливо з огляду на те, що воно дозволяє передбача-
ти властивості матеріалів. Структурні та механічні властивості різних пот-
рійних нітридів і карбідів перехідних металів IV–VI груп вивчали в рамках 
функціональної теорії щільності [4–17].  

Теоретичними дослідженнями було встановлено, зокрема, що потрійні ні-
триди перехідних металів TixMe1–xN і TaxMe1–xN (Me = Ti, Zr, Hf, Nb, Ta, Mo, 
W) можуть утворювати тверді розчини у всьому інтервалі значень х (0 < х < 
1), і що їх структура типу NaCl стабільна, безвідносно до конфігурації вален-
тних електронів металів, які утворюють сполуку. Було також підтверджено, 
що в цих сполуках може спостерігатися як позитивне, так і негативне відхи-
лення від правила Вегарда [4,15–17]. Нітридні потрійні сплави TiN–ZrN, TiN–
HfN, ZrN–HfN з кількістю валентних електронів (КВЕ) 9, розрахованих на 
нітрид МеN, мають позитивну енергію змішування, а отже розпадатимуться 
на бінарні сполуки. 

Всебічне з перших принципів дослідження твердих розчинів Ме1С–Ме2С, 
де Ме1, Ме2 = Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta і W виявило складний характер залежнос-
тей їх параметрів ґратки і енергії змішування [6]. Встановлено, що стабіль-
ність таких потрійних карбідів залежить від зміни заповнення металічної 
смуги при утворенні твердого розчину [6]. Карбідні систем із бінарних карбі-
дів з однаковою КВЕ, як правило, розпадатимуться і, навпаки, бінарні карбі-
ди з різним числом валентних електронів можуть формувати стабільні тверді 
розчини [6].  

Отже, потрійні нітридні і карбідні сплави є стабільними при кімнатній те-
мпературі, а інша група потрійних систем розкладається при певних темпера-
турах по спінодальному або бінодальному механізму [5, 6]. Виділення окре-
мих фаз із розчину відбувається, коли твердий розчин відпалюють при тем-
пературі, що є нижчою за температуру розчинення. Як зазначалось вище, це 
явище спостерігали в потрійних нітридах і карбідах перехідних металів IV 
групи [5–8]. Аналіз енергії змішування показав, що деякі бінарні нітриди і 
карбіди можуть утворювати стабільні потрійні системи, коли їх КВЕ зміню-
ється зі складом (для них енергія змішування має від’ємні значення), а деякі – 
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повністю взаємно нерозчинні, як правило, коли їх КВЕ незмінна (енергія 
змішування має позитивне значення) [6–8].  

Дослідження механічних властивостей потрійних нітридів і карбідів пере-
хідних металів показало, що їх твердість може бути на рівні або навіть пере-
вищувати твердість бінарних сполук, які утворюють потрійні сполуки [6, 9–
11]. Причиною підвищення твердості потрійних сполук може бути посилення 
металічних зв’язків у твердому розчині по відношенню до бінарних сполук, 
які утворюють цей твердий розчин [6]. Характеристики пластичності також 
можуть бути суттєво поліпшені в потрійних твердих розчинах [9].  

Низку робіт, огляд яких приведено нижче, присвячено експериментально-
му дослідженню структури, стану хімічних зв’язків, механічних (твердості, 
пружного модулю, зносостійкості, трибологіі) та оптичних властивостей, 
термічної стабільності та стійкості до окислення потрійних нітридів і карбідів 
перехідних металів в залежності від умов осадження (енергії розпилення 
мішені, температури підкладки, електричної напруги зміщення на підкладці), 
складу сполуки, температури відпалу, та співставленню експериментальних 
результатів з теоретичними розрахунками.  

МЕТОДИ ОСАДЖЕННЯ ПЛІВОК ПОТРІЙНИХ СИСТЕМ  
КАРБІДІВ І НІТРИДІВ 

Загальні властивості плівок залежать не тільки від їх структури та зв’язків, 
а також в значній мірі від процесу осадження плівок. Плівки потрійних сис-
тем карбідів і нітридів перехідних металів IV–VI груп осаджували за допомо-
гою різних фізичних методів. Найбільш вживаним методом для осадження 
зазначених плівок є реакційне або нереакційне магнетронне розпилення. За-
звичай відповідне обладнання має два магнетрони, які можуть працювати як 
в режимі постійного струму, так і в режимі високочастотного розпилення 
(рис. 1).  
 

  DC2

  DC1
  M1 

  M2   S 

 SH 86°     Комутатор 

 
Рис. 1. Схема устаткування для осадження плівок магнетронним методом [18]: M1, M2 – 
магнетрони з мішенями; DC1, DC2 – джерела електричної напруги для магнетронів; SH – 
держак-нагрівач із підкладкою; S – заслінка.  

 
На магнетрони встановлюють мішені, виготовлені з металів, які є основою 

потрійної нітридної сполуки, і осадження покриття проводять в атмосфері 
чистого азоту [19] або метану [5], або суміші газів Ar–N2 [20–26], Ar–CH4 [27, 
28]. В [29] мішені виготовляли з бінарних карбідів ТіС і Мо2С, осадження 
проводили в чистому аргоні. В [30] плівки Ti–V–C і Nb–Mo–C осаджували 
шляхом електронно-променевого випаровування відповідних металів із 
окремих джерел та термічного випаровування фулерену С60 із комірки Кнуд-
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сена, а в [4] плівки потрійних нітридів TixMe1–xN і TaxMe1-xN (Me =Ti, Zr, Hf, 
Nb, Ta, Mo, W) осаджували методом реакційного імпульсного лазерного ви-
паровування в атмосфері азоту.  

Ще одним широко вживаним методом є вакуумно-дугове осадження [31–
36] (рис. 2). Для осадження плівок використовують мішені, виготовлені з 
відповідних чистих металів, або одну мішень, складену із цих металів. Реак-
ційне розпилення проводять в суміші газів аргон–азот [31], або в атмосфері 
чистого азоту [32–36]. Істотним недоліком цього методу є присутність так 
званої крапельної фази в структурі осаджених конденсатів, яка негативно 
впливає на властивості осаджуваних плівок. Для усунення цього недоліку 
розроблено метод фільтрації потоку, що конденсується, пропусканням його 
по каналу тороїдного магнітного фільтру. В цьому випадку тороїдні потоки 
створюють магнітне поле, яке спрямоване по вісі фільтру. Великі частинки 
речовини, що розпилюється, не можуть здійснювати такий же рух і осідають 
на стінках фільтру та на відбивних перегородках всередині його. Застосуван-
ня фільтрів різної конструкції дозволяє досягнути майже 100 %-ної іонізації 
плазми на виході фільтру. Для збільшення енергії іонів до підкладки прикла-
дають постійну від’ємну напругу або ВЧ напругу автозміщення. 
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Рис. 2. Схема устаткування для осадження багатокомпонентних плівок вакуумно-дуговим 
методом [32]: тригерний механізм (1), анод (2), засувка (3), підкладка (4), котушки (5), 
катоди (6), камера зразків (7), зразки (8). 

 
В експериментах по осадженню потрійних плівок нітридів і карбідів пере-

хідних металів, один з металів, що входить до складу плівки, вважали “мат-
ричним”, а другий, що додається – “легуючим”. Осадження проводили таким 
чином, що концентрація “легуючого” елемента в плівках змінюється.  

ПЛІВКИ НІТРИДІВ 

Структура 

Для дослідження структури та складу плівок застосовують рентгенівську 
дифракцію (РД), просвічувальну електронну мікроскопію (ПЕМ) з електрон-
ною дифракцією (ЕД), енерго-дисперсійну спектроскопію (ЕДС) та рентге-
нівську фотоелектронну спектроскопію (РФЕС). Характерною рисою плівок 
потрійних нітридів перехідних металів є те, що вони конденсуються однофа-
зними зі стовпчастою ГЦК структурою NaCl (рис. 3, 4).  

На рис. 4 приведено типові дифрактограми, які містять рефлекси тільки 
від структури NaCl. На дифрактограмах немає рефлексів ні від фаз, утворе-
них чисто металом, що додається, ні від інтерметалевих сполук. Ці дані свід-
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чать про те, що атоми металу, що додається, заміщують атоми матричного 
нітриду, формуючи твердий розчин. Такий висновок підтверджується також 
дослідженням різних потрійних нітридів методами ПЕМ, ЕД і ЕДС. На рис. 5 
приведено ПЕМ зображення та ЕДС спектр від окремого зерна в плівці Cr–
V–N. Ці дані також свідчать про те, в потрійних нітридах перехідних металів 
додавання ще одного елемента в матричний бінарний нітрид приводить до 
формування твердого розчину шляхом заміщення частки атомів матриці ато-
мами металу, що додається. 
 

500 нм
   

1 мкм 

 
                              а                                                                     б 
Рис. 3. СЕМ зображення поперечного перерізу плівок Zr–Hf–N (а) [25] і Zr–Nb–N (б) [23]  
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Рис. 4. Дифрактограми від плівок Сr–W–N з різним вмістом W [20]: 23,4 (1), 19,7 (2), 16,7 
(3), 13,1 (4), 7,1 (5), 4,4 (6), 0 (7) % (ат).  

 
З метою вивчення хімічних зв’язків в нітридних сполуках перехідних ме-

талів використовують метод РФЕС. В [22] вивчали стан зв’язків W, Ta і N в 
плівках W–Ta–N. Було встановлено, що в усіх плівках із різним вмістом ле-
гуючого елемента (Та) спостерігали лише зв’язки W–N і Ta–N для фаз W2N і 
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TaN. Зв’язків W–Ta і Та–Та виявлено не було. Цей результат свідчить про те, 
що атоми танталу заміщують атоми вольфраму в ґратці W–Ta–N, утворюючи 
твердий розчин.  
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Рис. 5. ПЕМ зображення (а) та ЕДС спектр (б) від окремого зерна в плівці Cr–V–N [36]. 

 
Дифрактограми на рис. 4 показують, що зі збільшенням концентрації еле-

мента, що додається, інтенсивність піку (200) зростає. Це свідчить про пере-
важну орієнтацію зерен в плівках. Ця особливість спостерігається в різних 
плівках, осаджених на різні підкладки. Виділена орієнтація пояснюється тим, 
що енергія атомів, які конденсуються, за відсутності електричного зміщення 
на підкладці під час осадження плівки має переважний вплив на повну вільну 
енергію плівки, тому ростуть площини з мінімальною поверхневою енергією 
[38]. На рис. 4 також видно, що зі збільшенням концентрації легуючого еле-
мента всі піки зміщуються у бік менших кутів 2θ у порівнянні із матричним 
бінарним нітридом. Така зміна позиції піків спостерігається в багатьох пот-
рійних нітридах перехідних металів [24, 33, 35]. Причиною такого зсуву піків 
вважають те, що коли атоми легуючого металу, маючи більший радіус, ніж 
радіус атомів матричного нітриду, заміщають останні в ґратці, то відбувається 
збільшення елементарної комірки (тобто параметру ґратки). Як наслідок, піки 
на дифрактограмах зміщуються в бік менших кутів 2θ [35]. Треба також відмі-
тити, що в ряді потрійних нітридів піки на дифрактограмах зміщуються в бік 
більших кутів 2θ [22, 23, 33, 36, 39], але пояснення цього ефекту не приведено.  

Вимірювання параметру ґратки в різних потрійних нітридах перехідних 
металів показало, що ця величина в більшості сполук зростає лінійно зі збі-
льшенням концентрації легуючого елемента в матричному нітриді [20, 22–24, 
31, 33, 35] (рис. 6). Така залежність відповідає правилу Вегарда [40] і означає, 
що в потрійній сполуці легуючі атоми заміщають атоми матричного нітриду, 
в результаті чого формується структура твердого розчину. Збільшення пара-
метру ґратки відбувається внаслідок того, що атоми легуючого елемента, 
маючи більший радіус, ніж атоми матричної структури, заміщають їх, внаслі-
док чого елементарна комірка розширюється. Треба також відмітити, що в 
деяких плівкових нітридних сполуках (Тi–Cr–N [33] та Cr–V–N [36]) спосте-
рігали зменшення параметру ґратки із підвищенням концентрації легуючого 
елемента, але пояснення цього ефекту немає.  
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Рис. 6. Залежність параметру ґратки від концентрації легуючого елемента в плівках Ti–Zr–
N [35]: стан після осадження (■), за диференціальною скануючою калориметрією (□), за 
правилом Вегарда (—). 

 
В сукупності, результати РД, ЕД, РФЕС та дані по вимірюванню парамет-

ру ґратки дозволяють зробити висновок про те, що в потрійних нітридах пе-
рехідних металів формуються тверді розчини заміщення.  

В плівках потрійних нітридів перехідних металів проводили вимірювання 
розміру зерен. Одержані результати є вкрай суперечливі. Так, в плівках W–
Ta–N [22], Zr–Nb–N [23], Mo–V–N [39] розмір зерна зменшувався монотонно 
із підвищенням концентрації елемента, що додається, а в плівках Zr–Hf–N 
[25], Cr–W–N [41] – зростав.  

Розмір зерна зменшується внаслідок того, що для підвищення концентра-
ції легуючого елемента в методах фізичного осадження необхідно підвищу-
вати потужність розпилювання на відповідній мішені. При цьому швидкість 
осадження атомів зростає, що приводить до збільшення центрів зародження 
на поверхні конденсації. Як наслідок, розмір зерен зменшується [22]. Щодо 
збільшення розміру зерен, то в [25] запропонований такий механізм. Відомо, 
що умова мінімізації повної енергії плівки може спричинити селективне зго-
ртання або ріст зерна. Причиною росту зерен може бути бімодальний розпо-
діл зерен по розміру, обумовлений аномальним ростом зерен, коли окремі 
зерна можуть виростати надмірно великими порівняно з сусідніми зернами.  

В [20] показано, що розмір зерна в плівках Mo–W–N спочатку зменшував-
ся, а потім збільшувався із підвищенням концентрації W (рис. 7). Для такої 
зміни розміру зерна запропоновано наступне пояснення. В методах фізичного 
осадження плівок чинниками, які визначають зародження та ріст кластерів на 
підкладці, є енергія атомів/молекул, що конденсуються, та їх рухливість на 
підкладці [42]. В магнетронному методі енергія атомів/молекул визначається 
потужністю розряду. При високій енергії швидкість осадження, а отже і заро-
дження велика, і тому росте конденсат з малим розміром зерна. Коли потуж-
ність досягає критичного значення, то внаслідок значної кількості атомів, що 
додаються в матричний нітрид, підвищується вірогідність зіткнення з атома-
ми азоту на поверхні плівки. Як наслідок, відбувається втрата енергії і зни-
ження рухливості та дифузії атомів по поверхні плівки, і тому росте плівка з 
більшим розміром зерна.  
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Рис. 7. Залежність розміру кристалітів від концентрації вольфраму в плівках Mo–W–N 
[20].  

 
Механічні властивості 

Твердість і модуль Юнга. Твердість потрійних нітридів перехідних мета-
лів вивчали різними методами (нано-індентуванням, мікро-індентуванням (за 
Віккерсом та Кнупом)) в плівках, осаджених на різні підкладки (монокриста-
ли кремнію, графіт, твердий сплав WC–Co, сталь різних марок). Отже, абсо-
лютні значення виміряної твердості виявляються різними в залежності від 
комплексу плівка–підкладка–метод. Але аналіз публікацій показав, що в бі-
льшості плівкових потрійних нітридів перехідних металів існує загальна тен-
денція в зміні механічних властивостей, а саме: зі збільшенням концентрації 
легуючого елемента твердість і модуль Юнга спочатку зростають до певного 
рівня, а потім знижуються [22–25, 31–36, 43] (рис. 8).  
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Рис. 8. Залежність нанотвердости (1) і модуля Юнга (2) від концентрації елемента, що 
додається, в плівках W–Ta–N (а) [22] і Cr–V–N (б) [36]. 

 
Збільшення твердості плівок W–Ta–N і Cr–V–N є результатом насамперед 

твердорозчинного зміцнення, а також більш міцної переважної орієнтації 
(220). Зміцнення відбувається внаслідок того, що атоми танталу і ванадію, 
маючи розмір більший, ніж у атомів вольфраму і хрому відповідно, створю-
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ють стискуючи напруження в гратці WN, які підвищують твердість матеріа-
лу. Ще однією причиною збільшення твердості може бути те, що в бінарних 
нітридах перехідних металів зі структурою NaCl зв’язок між атомами має 
певною мірою іонний характер, а в потрійних нітридах характер зв’язку стає 
більш ковалентним. Такий висновок було зроблено при дослідженні структу-
ри сполук Cr–W–N, Cr–Ti–N і Cr–Мо–N [44].  

Щодо зниження твердості потрійних нітридів, в [22] показано, що пружне 
відновлення плівки знижується зі збільшенням концентрації танталу, а це, як 
відомо, відображає підвищення пластичної деформації, тобто зниження твер-
дості плівок W–Ta–N. В плівках Cr–V–N збільшення концентрації ванадію 
після певного (~ 17 % (ат.)) її значення призвело до руйнування первісної 
структури CrN: вона змінилась від суцільної стовпчастої до переривчастої 
стовпчастої. Відбулось послаблення ступеню кристалічності плівок і, як на-
слідок, зниження їх твердості [36].  

Адгезія. Адгезію плівок до підкладки зазвичай вивчають методами інден-
тування та шкрябання. Критерієм адгезійної міцності прийнято вважати зна-
чення критичного навантаження, при якому відбувається руйнування плівки. 
Адгезійну міцність вивчали в ряді потрійних нітридах перехідних металів 
[20, 22, 23, 26, 31, 36, 41]. Одержані в цих роботах результати не дозволяють 
виділити будь-яку закономірність в залежності критичного навантаження від 
концентрації елемента, що додається в матричний нітрид.  

На рис. 9 приведено залежність критичного навантаження від концентра-
ції вольфраму в плівках Cr–W–N, осаджених на кремнієві підкладки [20]. При 
збільшенні вмісту вольфраму критичне навантаження спочатку різко зростає, 
а потім знижується. При низькій концентрації W адгезія плівки виявляється 
вищою, ніж у CrN. Очевидно, що підвищення адгезії є наслідком присутності 
вольфраму в структурі плівок. Причиною зниження критичного навантажен-
ня із підвищенням концентрації вольфраму може бути наступне. В [45] пока-
зано, що збільшення внутрішніх напружень може приводити до підвищення 
накопиченої внутрішньої енергії та напружень на границі розділу між плів-
кою і підкладкою і, як результат, до зниження значення критичного наванта-
ження. Підвищення твердості плівок, що спостерігали в Cr–W–N плівках, 
також впливає на крихкість плівок при збільшенні концентрації вольфраму. 
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Рис. 9. Залежність критичного навантаження від концентрації вольфраму в плівках Cr–W–N 
[20].  
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Адгезію плівок W–Ta–N до кремнієвої підкладки вивчали в [22]. При зміні 
вмісту танталу в плівках в інтервалі 0–0,95 % (ат) адгезійна міцність зміню-
валась в межах 27–35 Н, тобто явної тенденції в еволюції адгезії в цих плів-
ках не виявлено.  

В [23] вивчали адгезію плівок Zr–Nb–N до WC підкладки в інтервалі кон-
центрацій ніобію 0–3,8 % (ат). Критичне навантаження Lc збільшилось від 
9,3 Н для ZrN дo 11,4 Н для Zr0,987Nb0,013N та 12,7 Н для Zr0,962Nb0,038N. Ці 
результати свідчать про те, що ніобій позитивно вплинув на адгезію Zr–Nb–N 
плівок. Про позитивний вплив реакційно активних елементів на адгезію пок-
риттів повідомляли в [46, 47], де розглянуто декілька механізмів для пояс-
нення ролі реакційних елементів в поліпшенні адгезії покриттів з погляду 
зменшення напружень на границі розділення, підвищення пластичності пок-
риття, абсорбції залишкових домішок і підвищення спротиву відлущення 
покриттів. В методах фізичного осадження плівок завжди присутні залишкові 
домішки (кисень, азот, сірка) на поверхні підкладки. Оскільки ніобій є актив-
ним елементом у відношенні взаємодії з киснем, то він може сприяти абсорб-
ції кисню на поверхні підкладки, що приведе до посилення адгезії покриття.  

В [36] вивчали адгезійну міцність плівок Cr–V–N, осаджених на підкладки 
із твердого сплаву WC–Co. Встановлено, що збільшення вмісту ванадію в 
плівках від 0,32 до 31,14 % (ат) лише незначно знизило адгезію: від 105 до 
97 Н. Отже, всі плівки виявили високу адгезію до підкладки. При вимірюванні 
адгезії за допомогою шкрябання алмазним індентором плівки показали також 
високу в’язкість, оскільки спостерігалось незначне відлущення від підкладки.  

Трибологія. Зносостійкість істотно залежить від властивостей, які прита-
манні плівкам, а саме: морфології, твердості, коефіцієнту тертя і когезії [48]. 
Важливе значення має також стан напружень в плівках. В цьому відношенні 
кращими є стискуючі залишкові напруження, оскільки розтяжні напруження 
сприяють розтріскуванню плівок при навантаженні.  

В [36] вивчали трибологічні властивості плівок Cr–V–N, осаджених на пі-
дкладки WC–Co. На рис. 10 приведено криві тертя при ковзанні та залежність 
коефіцієнту тертя від вмісту ванадію в плівках при ковзанні кульками Al2O3 
на відкритому повітрі.  
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Рис. 10. Залежність коефіцієнту тертя від температури при ковзанні (a) і середніх значень 
коефіцієнту тертя (1) і зносостійкості (2) (б) від вмісту ванадію для плівок Cr–V–N [36].  

 
Зносостійкість плівок Cr–W–N на підкладках із нержавіючої сталі вивчали 

в [41] методом шкрябання. В цій же роботі вивчали стан напружень в плівках 
із різним вмістом вольфраму, і встановили, що в плівках з дуже малим вміс-
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том вольфраму (Cr0,9W0,1N) виникають розтяжні залишкові напруження, а в 
плівках з більшим вмістом вольфраму (Cr0,6W0,4N) напруження були стиску-
ючі. В плівках з малим вмістом вольфраму спостерігали як тріщини в самому 
сліді, так і бокові тріщини. В плівках із високим вмістом вольфраму тріщини 
не виникали навіть при максимальному (300 мН) навантаженні. Ці результати 
свідчать про те, що плівки Cr–W–N є перспективними для використання в 
якості зносостійких покриттів.  

Термостабільність 

Бінарні нітриди перехідних металів – це матеріали з високою твердістю, 
що дозволяє застосовувати їх як зносостійкі покриття на ріжучому інструме-
нті. Але в процесі роботи на ріжучій кромці інструменту підвищується тем-
пература, що може досягати 1000 °С внаслідок тертя між інструментом та 
деталлю, що обробляється. Як наслідок, механічні властивості інструменту 
можуть погіршуватись. З огляду на це, вплив температури на властивості 
потрійних нітридів перехідних металів вивчали в [23–25, 35, 49, 50].  

В [24, 49] вивчали термічну стабільність плівок Ta–Zr–N і Cr–Ta–N методом 
циклічного відпалу. В цих роботах плівки осаджували одночасно з двох магне-
тронів в суміші газів N2–Ar. Відпал плівок в циклічному режимі проводили по 
такій схемі. Плівки розміщували в ампулі, через яку пропускали проточний 
потік суміші 15 ppm O2–N2. По досягненні температури 600 °С і витримки при 
цій температурі протягом 1 хв плівку охолоджували до 270 °С, і потім цикл 
повторювали (всього – 50 циклів). Повний час одного циклу – 11 хв.  

В системі Ta–Zr–N досліджували плівки з різним вмістом елемента, що 
додається (тобто Zr). Рентгенівська дифракція та СЕМ показали, що у відпа-
леній таким чином плівці збереглась первинна стовпчаста ГЦК В1–NaCl 
структура з переважною орієнтацією (111). Плівки з низькою концентрацією Zr 
мали високий рівень напружень і, як наслідок, високу нанотвердість (рис. 11). 
В плівках з високим вмістом Zr напруження зрелаксували при циклуванні, на 
поверхні плівки сформувався доволі товстий (24–479 нм) шар оксиду ZrO2 і 
нанотвердість знизилась.  
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Рис. 11. Залежність нанотвердості плівок Ta–Zr–N від вмісту Zr [24] в стані після оса-
дження (1) і після  відпалювання (2).  
 

В системі Cr–Ta–N досліджували плівку зі складом Cr23Ta27N50 [49]. Рент-
генівська дифракція та СЕМ показали, що у плівці, яку циклічно відпалювали 
при температурах 270 і 600 °C, також збереглась первинна стовпчаста ГЦК 
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NaCl структура з переважною орієнтацією (111), як і в плівках Ta–Zr–N. Роз-
мір зерен також не змінився внаслідок термоциклування. На поверхні плівки 
утворився шар оксиду (~ 450 нм), товщина якого збільшилась незначно при 
термоциклуванні. В осадженій плівці виявили стискуючі напруження, які 
зрелаксували в процесі циклування. При циклуванні твердість спочатку збі-
льшилась, досягнувши максимального значення після 200 циклів, а потім 
знизилась. Підвищення твердості пояснюється потраплянням кисню в плівку. 
Після відпалювання в середовищі кисню оксидний шар був майже аморфним, 
і в дифрактограмі не виявлено рефлексів від оксидної фази [49].  

Окислювальну стійкість плівок Zr–Nb–N вивчали в [23]. Плівки Zr–Nb–N 
із різним вмістом цирконію відпалювали в повітрі при температурі 600 °С 
протягом 2 год. РД і РФЕС показали, що внаслідок відпалу в усіх плівках, 
окрім нітридних фаз, сформувались ще й оксидні фази ZrO2 і Nb2O5. СЕМ 
показала, що ці оксиди формують щільну плівку на поверхні нітридної плів-
ки. Додавання ніобію істотно підвищило стійкість нітриду до окислення. Про 
це свідчить той факт, що в плівці ZrN товщина оксидного шару складала 
~ 540 нм, а в плівці Zr–Nb–N із вмістом 1,3 % (ат.) Nb – 220 нм. ПЕМ показа-
ла, що після відпалу плівки зберегли їх стовпчасту ГЦК структуру типу NaCl, 
і що в структурі оксидного шару переважає моноклінна фаза m-ZrO2 (існує 
також тетрагональна фаза t-ZrO2).  

Окислювальну стійкість плівок Zr–Hf–N вивчали в [25]. Експерименталь-
на процедура була така сама, як і в [23]. Результати також дуже подібні до 
результатів, що було одержано для плівок Zr–Nb–N. На поверхні нітридної 
плівки внаслідок відпалу сформувався шар оксиду, який складався із фаз  
t-ZrO2 і m-ZrO2. Плівка нітриду зберегла стовпчасту структуру. Оскільки 
було встановлено, що товщина оксидного шару зменшується з підвищенням 
вмісту Hf, то це свідчить про те, що додавання гафнію підвищило стійкість 
нітридної плівки до окислення. В роботі відмічено, що чинниками, які спри-
чинили це підвищення, є зменшення шляхів для дифузії іонів кисню всереди-
ну плівки, підвищення стехіометрії та висока термічна стабільність фази HfN.  

Плівки в системі Ti–Zr–N вивчали в [35]. Зразки, одержані вакуумно-
дуговим методом шляхом розпилення Ti та Zr мішеней в атмосфері чистого 
азоту, відпалювали при температурах 1100 і 1200 °С протягом 2 год в атмосфе-
рі проточного аргону. Дослідження відпалених плівок показало, що основні 
характерні особливості рентгенівських дифрактограм не змінились внаслідок 
відпалу, але зменшення півширини піків та зміщене  їх положення від таблич-
ного значення свідчать про релаксацію напружень внаслідок анігіляції точко-
вих дефектів. ПЕМ показала, що відпал не змінив однофазну щільну стовпчас-
ту мікроструктуру плівок. Не спостерігали також виділення фаз або рекриста-
лізації. Твердість плівок знизилась, але залишилась доволі високою (рис. 12). 

Термічну стабільність плівок Ti–Nb–N досліджено в [50]. Плівки, осаджені 
на підкладки із швидкоріжучої сталі, відпалювали в атмосфері аргону при тем-
пературах 300–900 °С протягом 24 год. Вимірювання нанотвердості показало, 
що в результаті відпалу твердість плівок знизилась, і тим більше, чим вищою 
була температура відпалу. Такий ефект пояснюється релаксацією напружень і 
зміною текстури плівок від волокнистої в стовпчиках до рівноважної.  

ПЛІВКИ КАРБІДІВ 

Структура 

Більшість карбідів перехідних металів IVВ групи повністю або майже по-
вністю взаємно розчинні з карбідами з тієї ж групи або з групи VВ. Більше 
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структурне розмаїття проявляють карбіди металів із VIВ групи (Cr, Mo і W). 
При поєднанні карбідів із IVВ групи (наприклад TiС) з карбідом із групи VIВ 
(наприклад Mo2С) скоріше за все буде сформоване неоднорідне багатофазне 
карбідне покриття [29].  
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Рис. 12. Нанотвердість осаджених і відпалених плівок Ti–Zr–N: стан після осадження (■), 
відпалення за температури 1100 (■) і 1200 (■) °С; твердість плівки TiN в стані після оса-
дження (▲) приведена для порівняння [35].  

 
Плівки змішаних карбідів металів осаджували різними методами на різні 

підкладки та досліджували в [5, 27, 28, 30, 51, 52]. На рис. 13 приведено ти-
пову дифрактограму, яка свідчить про те, що в системі Hf–Ta–C при малих 
концентраціях Та плівка містить тільки HfC фазу. В інтервалі концентрацій 
танталу від 10 до 30 % (ат.) в плівці потрійного карбіду Hf–Ta–C є лише од-
нофазна ГЦК структура типу NaCl. Це вказує на те, що в цьому інтервалі 
концентрацій плівка – це твердий розчин двох металів. Про це свідчить також 
той факт, що при додаванні легуючого елемента пік (111), пов’язаний з поча-
тковим бінарним карбідом (в даному випадку HfC) зміщується в бік більших 
2θ, і при цьому інші піки не з’являються. Це означає, що атоми легуючого 
елемента входять в решітку вихідного карбіду та утворюють твердий розчин. 
При подальшому підвищенні концентрації Та плівки мають змішану 
структуру, яка складається із ГЦК фаз – HfC і TaC. 

Дослідження плівок методами ПЕМ та ЕД також показало, що при 
додаванні легуючого елемента формується плівка твердого розчину типу 
(Ме1/Ме2)С. Підтвердженням формування твердого розчину є результати 
дослідження методом РФЕС. В плівках встановлено присутність тільки 
зв’язків Ta-C і Hf-C, а зв’язків Ta–Та і Hf–Hf немає [51].  

Дослідження методом СЕМ показало, що в плівках потрійних твердих 
розчинів, як правило, формується щільна стовпчаста структура [51].  

Дещо відмінні результати було одержано при дослідженні плівок, утворе-
них карбідами металів IVВ і VВ груп з карбідами металів VIВ групи. В [29] 
досліджували плівки потрійних карбідів Ti–Mo–C та Ti–W–C, одержаних 
методом магнетронного розпилення мішеней, виготовлених із відповідних 
карбідів, в атмосфері чистого аргону. Плівки осаджували на кремнієві 
підкладки при температурі 650 °С.  
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Рис. 13. Дифрактограми від плівок Hf–Ta–C із різним вмістом (26,8 (1) і 10,2 (2) % (ат.) Ta) 
легуючого елемента та від плівок HfC (І) і TaC (ІІ) (приведено для порівняння) [27], дані 
вимірювання (ІІІ), підгінна крива (IV).  

 
Рентгенівська дифракція показала, що осаджені Ti–Mo–C плівки мають од-

нофазну ГЦК структуру типу NaCl із переважною орієнтацією (111). Ця фаза – 
твердий розчин (Tі,Mo)C. Тільки в плівках з дуже високим (> 86 % (ат.)) вміс-
том молібдену на дифрактограмі було виявлено піки від фаз Mo3C і Mo2C, які 
переважали в структурі плівок. ПЕМ і ЕД також показали, що осаджені 
плівки з помірним вмістом молібдену – це однофазна система з ГЦК 
структурою, тобто твердий розчин (рис. 14, а). В плівках з високим вмістом 
молібдену виявили двофазну структуру, в якій кристалічна фаза була оточена 
матрицею твердого розчину (Tі,Mo)C (див. рис. 14, б). Розмір зерен, 
визначений за формулою Шеррера, трохи зростав із підвищенням вмісту Мо, 
але в межах точністі визначення цього параметру.  
 

   
20 нм  400 нм  

                               а                                                                   б 
Рис. 14. ПЕМ зображення плівок Ti–Mo–C із вмістом 51 (а) та 91 (б) % (ат.) Mo [29]. 

 
В плівках Ti–W–C рентгенівська дифракція також показала, що всі плівки – 

однофазні тверді розчини (Ti,W)C зі структурою NaCl. Переважна орієнтація 
плівок – (111). Розмір зерен незначно зростав зі збільшенням вмісту вольф-
раму. РФЕС спектроскопія показала, що в структурі всіх плівок є тільки 
зв’язки, які відповідають карбідним фазам, що підтверджує формування тве-
рдого розчину. Дослідження методами ПЕМ і ЕД показало, що розмір зерен 
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змінюється незначно в межах 25–30 нм, зерна містять доволі мало дефектів. 
По границям зерен спостерігаються пори (рис. 15). 
 

50 нм

 
Рис. 15. ПЕМ зображення плівки Ti–W–C із вмістом 21 % (ат.) W [29]. 

 
Плівки потрійного нітриду Nb–Mo–C було осаджено методом комбінова-

ного електронно-променевого розпилення окремих металевих мішеней та 
одночасного осадження фулерену С60 із чарунки Кнудсена. Дослідження 
структури методом РД показало, що в структурі плівок є тільки кубічна фаза 
типу NaCl. Не виявлено ознаків присутності в плівках фаз МоС та/або Мо2С. 
РФЕС показала, що в плівках є тільки зв’язки, притаманні карбідам, а також 
деяка кількість незв’язаного вуглецю. Отже, ці результати прямо вказують на 
те, що в плівках системи Nb–Mo–C також формується твердий розчин. 

Механічні властивості 

Твердість та модуль Юнга. Механічні властивості потрійних карбідів пе-
рехідних металів вивчали в системах Ta–Hf–C, Hf–Ta–C, Ti–Mo–C, Ti–W–C 
[27, 29, 52]. Вище було відмічено, що в системі Hf–Ta–C структура плівок 
може змінюватись в залежності від складу плівки. На рис. 16 приведено ре-
зультати вимірювання твердості та модуля Юнга методом наноіндентування 
в плівках Hf–Ta–C в залежності від їх структурного стану. В області існуван-
ня твердого розчину плівки мали максимальну твердість, але знижене зна-
чення модуля Юнга (в порівнянні з чистими сполуками HfC, TaC).  
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Рис. 16. Залежність твердості (1) й модуля Юнга (2) (а) та відношення Н/Е (б) в плівках, 
що мали структуру чистих HfC, TaC, однофазного твердого розчину Hf(Ta)C і змішаних 
фаз [27].  
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Низка параметрів можуть впливати на твердість, і  одним з цих параметрів 
є залишкові напруження в плівці. В [29] встановлено, що в досліджених плів-
ках існують залишкові розтяжні напруження і тому вони не можуть бути 
причиною підвищення твердості. Отже, вагомою причиною підвищення тве-
рдості плівок є твердо-розчинне зміцнення [53].  

Твердість в системі Ta–Hf–C досліджено в [52] методом наноіндентуван-
ня. В плівках складу 30TaC–70HfC твердість дорівнювала 24,6 ГПа, а в плів-
ках складу 70TaC–30HfC – 26,2 ГПа. Ці значення твердості є вищими, ніж 
твердість бінарних плівкових карбідів TaC і HfC. Причинами більш високої 
твердості потрійних карбідів може бути формування твердого розчину бінар-
них карбідів, а також зменшення розміру зерен у відповідності з правилом 
Холла-Петча [54], згідно з яким збільшення кількості меж зерен перешкоджає 
переміщенню дислокацій.  

В [29] методом наноіндентування досліджено твердість плівок Ti–Mo–C та 
Ti–W–C (рис. 17). Твердість плівок Ti–Mo–C не змінювалась при додаванні 
Мо, і її значення знаходяться в межах 7–10 ГПа. Цей рівень твердості є ниж-
чим, ніж у TiC (28 ГПa) та Mo2C (15 ГПa) [1] і може бути пов’язаний зі знач-
ною кількістю аморфного вуглецю та пор в межах зерен. В області концентра-
цій, в якій виявлено багатофазну структуру, твердість ще менше, що є наслід-
ком неточності вимірювання твердості в плівці і істотно великою шорсткістю 
поверхні.  
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Рис. 17. Твердість Ti–Mo–C (а) і Ti–W–C (б) плівок в залежності від концентрації елемен-
та, що додається [29]: підкладка із сапфіру (1) і кремнію (2).  
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Твердість плівок Ti–W–C знаходиться на рівні 15–17 ГПа в усіх дослідже-
них плівках, що є порівняним з твердістю ТіС.  

Трибологія. Щоб запобігти зайвої витрати енергії, покриття повинно мати 
хороші трибологічні властивості. В [27] плівки в системі Hf–Ta–C досліджу-
вали за допомогою трибометра по схемі куля–диск на повітрі (рис. 18). Вста-
новлено, що коефіцієнт тертя досліджених плівок Hf–Ta–C має значення 
~ 0,3, що значно нижче, ніж плівок Hf–Ta–N. Пояснюється це тим, що на 
поверхні тертя формується плівка вуглецю, яка діє як змазка. 
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Рис. 18. Порівняння коефіцієнтів тертя у плівок Hf–Ta–N [55] і Hf–Ta–C [27]. 

 
Трибологічні властивості плівок Ta–Hf–C досліджували методом “нанозно-

су”, який визначається як загальний об’єм, що видаляється із зони тертя [52]. 
Для плівок TaC і HfC його значення становило 0,445 і 1,19 мкм3 відповідно. В 
плівках потрійних карбідів 70TaC–30HfC і 30TaC–70HfC знос виявився знач-
но нижчим: 0,199 і 0,329 мкм3 відповідно. Низький знос плівок потрійних 
карбідів може бути наслідком їх підвищеної твердості та меншою шорсткіс-
тю поверхні, в порівнянні з плівками бінарних карбідів.  

Термічна стабільність 

При використанні плівок як високотемпературних захисних покриттів, 
вони, окрім хороших механічних та трибологічних властивостей, повинні 
мати також і значний рівень термічної стійкості. Термічні властивості плівок 
Hf–Ta–C досліджували в експериментах по відпалу на повітрі при температу-
рах 500 та 800 °С на протязі 1 год [27].  

СЕМ дослідження показало, що після відпалу всі плівки мали рівномірну 
товщину і щільну структуру (рис. 19). ЕДС не виявила присутності кисню в 
плівках. Ці результати свідчать про те, що плівки мають високу стійкість до 
окислення при 500 та 800 °С. Надалі, щоб підтвердити цю властивість плівок 
Hf–Ta–C, було проведено їх дослідження методом РД. На дифрактограмах 
відсутні піки від оксидних фаз в усіх плівках Hf–Ta–C, і це добре узгоджу-
ється з результатами ЕДС (рис. 20).  
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Рис. 19. СЕМ зображення плівок Hf–Ta–C після відпалу на повітрі при температурі 500 (а)  
і 800 (б) °С [27].  
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Рис. 20. Дифрактограми від плівок HfC, TaC і Hf(Ta)C після відпалу при 500 (а) і 800 (б) °С 
[27]: змішана фаза (1) і твердий розчин (2) Hf(Ta)C, чисті HfC (3) і TaC (4).  

 
ВИСНОВКИ 

Плівки на основі бінарних карбідів та нітридів деяких перехідних металів 
IV–VI груп можуть утворювати тверді розчини в певних інтервалах концент-
рації елементів, які утворюють потрійну систему Ме1–Ме2–Х (Х = С або N). 
Плівки мають щільну стовпчасту ГЦК структуру типу NaCl або гексагональ-
ну щільно-паковану (ГЩП) структуру. Потрійні нітриди і карбіди із вказаних 
груп мають достатньо високий рівень твердості, хороші адгезійні властивості 
на підкладках із різних матеріалів, низький коефіцієнт тертя. При відпалі при 
температурі до 800 °С як у вакуумі, так і в атмосфері, яка містить кисень, плів-
ки зберігають свою структуру та виявляють високу стійкість до окислення. 
Отже, плівки потрійних нітридів та карбідів перехідних металів є перспектив-
ними для використання в якості захисних покриттів в різних галузях техніки.  
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