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3 Ćıle disertačńı práce 39
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4.2.1 Diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
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1. Úvod

Schopnost materiál̊u odolávat vysokým teplotám je kĺıčová pro mnoho odvětv́ı. Z tohoto

d̊uvodu je vývoj a výzkum nových materiál̊u pro vysokoteplotńı aplikace velmi d̊uležitý. Ćılem

je připravit materiály, které dosahuj́ı nových či zlepšených vlastnost́ı než běžně použ́ıvané

materiály, aby je bylo možno použ́ıt v náročněǰśıch podmı́nkách nebo aby bylo možno rozš́ı̌rit

oblast jejich použit́ı.

Velmi perspektivńımi materiály pro vysokoteplotńı aplikace jsou keramiky. Ačkoliv jsou

tyto materiály křehké, tak vykazuj́ı např. oproti kov̊um vysokou tvrdost, vysokou chemic-

kou stabilitu a stálé vlastnosti v širokém rozsahu teplot. Oproti běžně použ́ıvaným ma-

teriál̊um maj́ı keramiky také poměrně ńızkou hustotu, proto maj́ı velký potenciál pro použit́ı

v nejr̊uzněǰśıch odvětv́ıch pr̊umyslu jako je letecký, automobilový a kosmický pr̊umysl, stroj́ı-

renstv́ı apod. Vývoji keramik ve formě tenkých vrstev je věnována velká pozornost, jelikož je-

jich aplikace umožňuje významně zlepšovat vlastnosti povrchu základńıho materiálu. Středem

pozornosti jsou jak oxidové tak i neoxidové keramiky.

Předložená disertačńı práce se zabývá studiem vysokoteplotńıho chováńı metastabilńıch

oxidových vrstev a multikomponentńıch neoxidových keramických vrstev. Prvńı část práce je

věnována studiu vlivu nadeponované struktury vrstev Al2O3 na fázové transformace, které

v těchto vrstvách prob́ıhaj́ı během jejich ohřevu, a jejich následné neizotermické kinetické

analýze. Druhá část práce se soustřed́ı na vysokoteplotńı stabilitu a fázové transformace ve

vrstvách Al–Cu–O s r̊uzným obsahem Cu. Posledńı část se zabývá vlivem Si a N na oxidačńı

odolnost a vysokoteplotńı stabilitu multikomponentńıch vrstev Zr–B–Si–C(–N).

Tato disertačńı práce je součást́ı dlouhodobého výzkumu na katedře fyziky Fakulty apli-

kovaných věd Západočeské univerzity v Plzni. Vznikla za podpory následuj́ıćıch projekt̊u:

projekty GAČR č. GAP108/12/0393 a č. GA14-03875S, projekty studentské grantové soutěže

Západočeské univerzity v Plzni SGS-2010-070 a SGS-2013-045 a projekt Evropského fondu

pro regionálńı rozvoj
”
NTIS – Nové technologie pro informačńı společnost“, Evropské cent-

rum excelence, CZ.1.05/1.1.00/02.0090.
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2. Současný stav problematiky

2.1. Materiál Al2O3

Oxid hlinitý (Al2O3), který vzniká reakćı hlińıku s kysĺıkem, existuje v několika strukturńıch

modifikaćıch. Termodynamicky stabilńı a nejrozš́ı̌reněǰśı fáze je korund (α-Al2O3). Struktura

α-Al2O3 je charakterizována romboedrickou krystalovou mř́ıžkou. Kysĺıkové anionty jsou

v hexagonálńı těsném uspořádáńı, kde jsou kationty hlińıku rozmı́stěny ve 2/3 oktaedrálńıch

intersticiálńıch mı́st [1]. Dı́ky vlastnostem jako jsou vysoká teplotńı stabilita, chemická sta-

bilita, vysoká tvrdost, ńızká elektrická vodivost a optická pr̊uhlednost, které jsou zachovány

i za zvýšených teplot, nacháźı tento materiál uplatněńı v mnoha pr̊umyslových odvětv́ıch,

např́ıklad jako abrazivum, materiál pro modifikaci řezných nástroj̊u, materiál pro mikroelek-

troniku, apod. [1].

Hlavńım př́ırodńım zdrojem pro pr̊umyslovou výrobu α-Al2O3 v objemové formě jsou slou-

čeniny hlińıku obsažené v hornině bauxit [1]. Mezi sloučeniny, které bauxit obsahuje patř́ı:

gibbsit γ-Al(OH)3, bayerit α-Al(OH)3, boehmit γ-AlOOH a diaspor α-AlOOH. Materiál

α-Al2O3 se z těchto hydroxid̊u źıskává jejich tepelným zpracováńım při teplotách nad 1000 ◦C.

Vı́ce o tomto procesu bude uvedeno v kapitole 2.2.

Materiál α-Al2O3 ve formě tenkých vrstev je velmi často připravován pomoćı metod

chemické depozice z plynné fáze (
”
Chemical Vapour Deposition“ – CVD) [2]. Tyto me-

tody jsou založeny na vytvářeńı tenké vrstvy na povrchu substrátu ze směsi chemicky re-

aktivńıch plyn̊u (prekurzor̊u), které jsou zahřáty na teplotu ∼ 1000 ◦C. Takto vysoké teploty

neumožňuj́ı použit́ı této metody pro př́ıpravu tenkých vrstev α-Al2O3 na materiály, které při

vysokých teplotách degraduj́ı. Př́ıkladem takového materiálu jsou oceli použ́ıvané pro výrobu

obráběćıch nástroj̊u, jejichž vlastnosti se výrazně zhoršuj́ı již při teplotách nad 550 ◦C [3].

Proto je velká pozornost věnována vývoji nových technologických proces̊u pro př́ıpravu ma-

teriálu α-Al2O3 ve formě tenkých vrstev při teplotách, které by umožňovaly naneseńı těchto

vrstev na běžně použ́ıvané materiály v pr̊umyslu. Metody, které umožňuj́ı připravovat tenké

vrstvy α-Al2O3 při ńızkých teplotách, jsou některé pokročilé metody fyzikálńı depozice (
”
Phy-

sical Vapour Deposition“ – PVD [4]) jako např. metody využ́ıvaj́ıćı epitaxńıho r̊ustu [5], vyso-

kovýkonové pulzńı magnetronové naprašováńı (
”
High-Power Impulse Magnetron Sputtering“

– HiPIMS [6, 7]) nebo inverzńı cylindrické magnetronové naprašováńı (
”
Inverted Cylindrical

Magnetron Sputtering“ – ICMS [8]). Oproti metodám CVD se zde nedosahuje tak vysokých

teplot a také zde nedocháźı ke kontaminaci připravovaných materiál̊u nežádoućımi prvky

d́ıky absenci plynných prekurzor̊u. V literatuře lze nalézt několik málo studíı, které se věnuj́ı

př́ıpravě tenkých vrstev α-Al2O3, avšak jedná se o prvotńı výsledky. Zároveň studie i uváděj́ı

také nedostatky, které jednotlivé metody přináš́ı.

Metody využ́ıvaj́ıćı epitaxńıho r̊ustu [5] jsou založeny na použit́ı krystalického materiálu

se strukturou, která je bĺızká struktuře vytvářeného materiálu. Pro př́ıpravu α-Al2O3 je

vhodným kandidátem materiál α-Cr2O3, který má rovněž romboedrickou krystalovou mř́ıžku

a lze jej připravovat při nižš́ıch teplotách. Pro úspěšnou depozici α-Al2O3 je však potřeba

2



2.1 Materiál Al2O3

kromě substrátu s vhodnou strukturou také použ́ıt vhodné depozičńı podmı́nky. Jin a spol. [9]

a Andersson a spol. [5] ukázali, že depozice α-Al2O3 pomoćı reaktivńıho magnetronového

naprašováńı je možná při teplotách 400 ◦C, resp. 500 ◦C, pouze za ńızkého tlaku 0,1 Pa, resp.

0,33 Pa. Dostatečně ńızký tlak při depozici autoři od̊uvodňuj́ı dodáńım větš́ıho množstv́ı

energie do vrstvy pro úspěšné vytvořeńı α-Al2O3. Obě studie však uváděj́ı velmi ńızkou

depozičńı rychlost 1 nm/min, resp. 0,7 nm/min, která je nevhodná pro jakoukoliv př́ıpravu

tohoto materiálu v pr̊umyslovém měř́ıtku.

Pomoćı metody HiPIMS Wallin a spol. [6] sice připravili α-Al2O3 na substráty WC-Co

a Mo již při teplotě 650 ◦C, avšak Selinder a spol. [7] následně ukázali pomoćı elektronové

difrakce, že tyto vrstvy nebyly jednofázové, ale že v bĺızkosti rozhrańı vrstva–substrát bylo

možno identifikovat kromě α-Al2O3 také termodynamicky nestabilńı fázi γ-Al2O3. Vı́cefázové

složeńı neńı pro vysokoteplotńı aplikace žádoućı, protože při použit́ı za vysokých teplot

docháźı k fázovým transformaćım, které mohou vést k znehodnoceńı materiálu (viz následuj́ıćı

kapitola 2.2).

Cloud a spol. [8] použili pro př́ıpravu tenkých vrstev α-Al2O3 metodu ICMS. Vrstvy

připravili na ocelové substráty při teplotě 480 ◦C, avšak ve studii bylo ukázáno, že výslednou

strukturu vrstev výrazně ovlivňuje tloušt’ka nadeponovaných vrstev. Maximálńı tloušt’ka

vrstvy, která byla tvořena pouze z α-Al2O3, byla 100 nm. Při větš́ıch tloušt’kách nadepo-

nované vrstvy se jej́ı struktura měńı a vrstva obsahuje i velké množstv́ı fáze γ-Al2O3. Autoři

toto chováńı od̊uvodňuj́ı t́ım, že pokud trvá depozice deľśı dobu, tak např. vznik termálńıho

pnut́ı ovlivňuje strukturu výsledné vrstvy.

Z výše uvedených studíı je zřejmé, že ńızkoteplotńı př́ıprava tenkých vrstev α-Al2O3 neńı

zcela zvládnuta a stále se vyv́ıj́ı nové metody, které by umožňovaly př́ıpravu tenkovrstvých

materiál̊u α-Al2O3 pro jejich použit́ı na substráty běžně použ́ıvané v pr̊umyslové výrobě

(např. nástrojové oceli).

Druhá oblast výzkumu, které je věnována velká pozornost v souvislosti s materiálem

Al2O3, je př́ıprava tenkých vrstev Al2O3 s metastabilńı strukturou. Ćılem těchto studíı je

připravit metastabilńı vrstvy Al2O3, jejichž fázové složeńı se neměńı do co nejvyšš́ıch teplot.

Pr̊umyslově běžně použ́ıvané metody PVD, jako např. reaktivńı magnetronové napra-

šováńı, u kterých při př́ıpravě tenkých vrstev teplota nepřesahuje typicky 550 ◦C, maj́ı za

následek vytvořeńı vrstev Al2O3 s metastabilńı strukturou. Nejčastěji se jedná bud’ o vrstvy

s amorfńı strukturou nebo o vrstvy obsahuj́ıćı krystalickou fázi γ-Al2O3 [10–12]. Amorfńı

struktura vrstev je většinou d̊usledek velmi ńızké teploty při depozici (< 350 ◦C) [10, 11].

Takové vrstvy maj́ı ńızkou tvrdost (∼ 10 GPa). Vyšš́ı teploty při depozici (∼ 350 –∼ 650 ◦C)

[10–12] maj́ı za následek vytvořeńı vrstvy s krystalickou strukturou γ-Al2O3. Tyto vrstvy maj́ı

vyšš́ı tvrdost (∼ 18 GPa). Struktura γ-Al2O3 je v literatuře nejčastěji popisována jako de-

fektńı kubická spinelová struktura s vakancemi na pozićıch kationt̊u [13]. V tomto uspořádáńı

je 32 kysĺıkových aniont̊u v kubické plošně centrované mř́ıžce a 21 1/3 hlińıkových kationt̊u

rozmı́stěných na oktaedrálńıch a tetraedrálńıch intersticiálńıch pozićıch. Ve zbylých 2 2/3 in-

tersticiálńıch mı́st, která by byla obsazena v př́ıpadě ideálńı spinelové struktury, se v př́ıpadě
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2.2 Fázové transformace v materiálu Al2O3

defektńı spinelové struktury vyskytuj́ı vakance.

2.2. Fázové transformace v materiálu Al2O3

Jedinou termodynamicky stabilńı fáźı v celém teplotńım rozsahu až do bodu táńı (∼ 2050 ◦C

[1]) je fáze α-Al2O3. Všechny ostatńı fáze Al2O3 jsou označovány jako metastabilńı (přecho-

dové), protože při ohřevu docháźı k jejich nevratným transformaćım, které konč́ı vytvořeńım

termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3. V literatuře lze nalézt informace nejen o fázových

transformaćıch, které prob́ıhaj́ı při ž́ıháńı hydroxid̊u hlińıku [13–17], ale také o fázových trans-

formaćıch, které prob́ıhaj́ı při ž́ıháńı tenkovrstvých materiál̊u Al2O3 s metastabilńı strukturou

připravených pomoćı r̊uzných metod CVD a PVD [18–22].

2.2.1. Fázové transformace prob́ıhaj́ıćı během ohřevu hydroxid̊u hlińıku

V jedné z prvńıch ucelených studíı, která se věnuje fázovým transformaćım při ohřevu hyd-

roxid̊u hlińıku [15], jsou pomoćı rentgenové difrakce (
”
X-ray Diffraction“ – XRD [23]) analy-

zovány sekvence fázových transformaćı, které v těchto hydroxidech prob́ıhaj́ı. Během ohřevu

jednotlivých hydroxid̊u hlińıku (gibbsitu, bayeritu, boehmitu a diasporu) byla potvrzena exis-

tence až 7 r̊uzných fáźı Al2O3, které z těchto hydroxid̊u mohou vznikat. Těmito fázemi jsou:

α, γ, δ, η, θ, κ a χ. Na obr. 2.1 jsou ukázány jednotlivé fázové sekvence. Tyto diagramy

byly sestaveny na základě rentgenogramů materiál̊u, které byly ohř́ıvány po dobu 1 hodiny

ve vzduchu na teplotách označených v obrázćıch šipkou. Z obr. 2.1 je vidět, že se sekvence

transformaćı v jednotlivých hydroxidech hlińıku lǐśı.

Diaspor (α-AlOOH), hydroxid hlińıku jehož struktura je nejpodobněǰśı termodynamicky

stabilńı fázi α-Al2O3 (oba maj́ı romboedrickou mř́ıžku), se do α-Al2O3 transformuje již při

teplotách kolem ∼ 500 ◦C (viz obr. 2.1(a)).

Ostatńı hydroxidy hlińıku, které maj́ı odlǐsnou strukturu (kubickou nebo monoklinickou),

podstupuj́ı r̊uzné sekvence transformaćı metastabilńıch fáźı a až teprve kolem teploty 1200 ◦C

se vytvář́ı termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3. Gibbsit i bayerit podstupuj́ı nejprve trans-

formaci na boehmit (viz obr. 2.1(b) a (c)). Poté se transformačńı procesy zcela odlǐsuj́ı.

Boehmit vytvořený z gibbsitu přecháźı do χ, následně do γ, κ, θ a do termodynamicky sta-

bilńı fáze α. Boehmit vytvořený z bayeritu se z boehmitu transformuje do η a následně do θ

a termodynamicky stabilńı fáze α. Pokud má výchoźı materiál strukturu boehmitu, transfor-

muje se tato struktura nejprve do γ a následně do δ, θ a výsledkem je opět termodynamicky

stabilńı fáze α (viz obr. 2.1(d)).

Daľśı studie, které se věnovaly fázovým transformaćım v hydroxidech hlińıku [1, 13, 14]

potvrdily transformačńı sekvence, které představili Stupmf a spol. v práci [15]. Př́ınosem

těchto praćı bylo zjǐstěńı, že vytvořeńı boehmitu z gibbsitu a bayeritu neńı pravidlem, avšak

k vytvořeńı této fáze dojde pouze tehdy, pokud maj́ı krystality výchoźıho materiálu vhodnou

velikost. Jednotlivé fázové transformace a rozsahy teplot, při kterých prob́ıhaj́ı, přehledně

shrnuli ve své studii Wefers a Misra [13] (uvedené teploty jsou pouze přibližné):
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2.2 Fázové transformace v materiálu Al2O3

Obr. 2.1: Fázové transformace během ohřevu (a) diasporu, (b) gibbsitu, (c) bayeritu a (d) boehmitu. Di-
agramy byly sestaveny na základě rentgenogramů materiál̊u po ohřevu po dobu 1 hodiny ve vzduchu na
teplotách označených šipkou. Upraveno dle [15].

Jedńım z d̊uležitých závěr̊u všech těchto praćı je to, že sekvence transformaćı r̊uzných

metastabilńıch fáźı Al2O3 i rozsah teplot, za kterých dané fáze existuj́ı, záviśı na struktuře

výchoźıho materiálu (velikost krystalit̊u, př́ıtomnost nečistot, apod.). Pokud je struktura

výchoźıho materiálu podobná α-Al2O3 (diaspor), vzniká termodynamicky stabilńı fáze

α-Al2O3 již při teplotách ∼ 500 ◦C. V př́ıpadě odlǐsné struktury (gibbsit, bayerit a boehmit)

vzniká termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 po sekvenci transformaćı metastabilńıch fáźı

až při teplotách kolem 1200 ◦C.

2.2.2. Fázové transformace v tenkých vrstvách Al2O3

Ve studíıch [18–22] byly sledovány fázové transformace při ohřevu tenkých vrstev s amorfńı

nebo metastabilńı krystalickou strukturou γ-Al2O3.

Dragoo a spol. [18] systematicky studovali fázové transformace při ohřevu amorfńıch

tenkých vrstev Al2O3 připravených pomoćı CVD. Pomoćı XRD byly zkoumány změny

ve fázovém složeńı amorfńıch tenkých vrstev Al2O3 po jejich izotermickém ohřevu na r̊uzných

teplotách ve vzduchu. Na obr. 2.2(a) je ukázáno fázové složeńı jednotlivých vrstev vyhřátých

na r̊uzné teploty a časy. Spolu s fázovým složeńım jsou na obrázku také vyznačeny čárkova-

nými čarami oblasti, ve kterých se dané fáze vyskytuj́ı. Prob́ıhaj́ıćı fázové transformace jsou
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2.2 Fázové transformace v materiálu Al2O3

schematicky znázorněny na obr. 2.2(b).

Obr. 2.2: (a) Fázové složeńı amorfńıch vrstev Al2O3 vyhřátých na r̊uzných teplotách po r̊uzně dlouhou
dobu. Čárkované křivky indikuj́ı hranice oblast́ı, ve který se dané fáze vyskytuj́ı. (b) Schematické znázorněńı
sekvenćı fázových transformaćı, které prob́ıhaj́ı ve vrstvách Al2O3 s amorfńı strukturou během jejich ohřevu
ve vzduchu. Upraveno dle [18].

Z těchto dvou obrázk̊u je vidět, že se nejprve z amorfńı struktury při teplotě ∼ 700 ◦C

vytvář́ı γ-Al2O3, která se následně transformuje do δ-Al2O3. Na základě rentgenogramů bylo

zjǐstěno, že se paralelně k procesu vytvářeńı γ-Al2O3 vytvář́ı zároveň také z amorfńı struktury

fáze θ-Al2O3. Prob́ıhaj́ıćı proces transformace z δ- do θ-Al2O3 nebylo možno nijak potvrdit.

Daľśı zvýšeńı teploty na ∼ 1200 ◦C má za následek transformaci těchto metastabilńıch fáźı

do α-Al2O3. Zvyšováńı doby výdrže na dané teplotě má za následek sńıžeńı teploty, při které

lze dané fáze Al2O3 detekovat.

Thornton a spol. [19] studovali strukturu a fázové transformace v tenkých vrstvách

Al2O3 připravených RF naprašováńım (ne magnetronovým) při r̊uzných teplotách substrátu.

Na obr. 2.3 je schematicky znázorněná závislost fázového složeńı studovaných vrstev na

teplotě substrátu. Pomoćı XRD zde bylo ukázáno, že vrstvy připravené při ńızké teplotě

substrátu (≤ 500 ◦C) maj́ı amorfńı strukturu. Zvýšeńı teploty substrátu při depozici na tep-

lotu ∼ 800 ◦C vede k vytvořeńı vrstvy s částečně amorfńı a částečně krystalickou strukturou

δ-Al2O3. Ohřev substrátu při depozici na teplotu 1000 ◦C má za následek vrstvy s krystalickou

strukturou θ-Al2O3. Vrstvy připravené při teplotách vyšš́ıch než 1100 ◦C měly krystalickou

strukturu α-Al2O3. Při ohřevu amorfńı vrstvy připravené bez ohřevu substrátu lze pozorovat

př́ıtomnost α-Al2O3 po ohřevu na 1200 ◦C, zat́ımco u amorfńı vrstvy připravené při teplotě

substrátu 500 ◦C ohřáté na stejnou teplotu lze pozorovat vytvořeńı metastabilńı fáze θ-Al2O3.

Po ohřevu vrstev připravených při teplotě substrátu 800 ◦C, resp. 1000 ◦C, na teplotu 1200 ◦C

lze ve vrstvách detekovat fáze θ a δ, resp. θ a α. Př́ıtomnost fáźı θ a δ při teplotách kolem

1000 ◦C pozorovali také Dragoo a spol. [18]. Důležité je poznamenat, že autoři však v této

studii nepozorovali v žádné vrstvě (nadeponované ani ohřáté) př́ıtomnost fáze γ-Al2O3. Z obr.
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Obr. 2.3: Fázové složeńı vrstev Al2O3 připravených při r̊uzných teplotách substrátu a fázové složeńı vrstev
ohřátých na r̊uzné teploty ve vakuu. Pro srovnáńı je uvedeno také fázové složeńı vrstev, které publikovali
Dragoo a spol. ve studii [18]. Upraveno dle [19].

2.3 je tedy vidět, že sekvence transformaćı i teploty, při kterých jednotlivé fáze existuj́ı, záviśı

na parametrech při depozici.

Podobně jako Thornton a spol. také Bunshah a spol. [20] studovali vliv teploty substrátu

na strukturu vrstev. Vrstvy Al2O3 byly připraveny pomoćı aktivovaného reaktivńıho vy-

pařováńı (
”
Activated Reactive Evaporation“ – ARE [24]). Změny ve fázovém složeńı vrstev

zkoumali pomoćı XRD. Vrstvy připravené při teplotách 700 ◦C a 800 ◦C vykazovaly částečně

krystalickou strukturu γ-Al2O3 obklopenou amorfńı fáźı. Vrstvy připravené při teplotách

1100 ◦C a 1200 ◦C vykazovaly krystalickou strukturu α-Al2O3. Žádné jiné krystalické me-

tastabilńı fáze Al2O3 kromě γ-Al2O3 nebyly v této studii pozorovány.

Tři studie se věnuj́ı fázovým transformaćım v tenkých vrstvách Al2O3 připravených mag-

netronovým naprašováńım [10,21,22]. Bobzin a spol. [10] studovali pomoćı XRD a skenovaćı

elektronové mikroskopie (
”
Scanning Electron Microscopy“ – SEM [12]) vysokoteplotńı sta-

bilitu magnetronově naprašovaných vrstev γ-Al2O3/(Ti,Al)N na substrátech WC–Co. Mezi-

vrstva (Ti,Al)N byla použita pro zlepšeńı adheze mezi γ-Al2O3 a substrátem WC–Co. Fáze

γ-Al2O3 se ukázala být stabilńı i po ohřevu ve vakuu na teplotě 1200 ◦C po dobu 1 hodiny. Při

ohřevu vrstev ve vzduchu se fázové složeńı vrstev měnilo již po ohřevu na teplotě ∼ 1000 ◦C po

dobu 1 hodiny. Z rentgenogramů na obr. 2.4 je vidět, že ve vrstvách lze detekovat př́ıtomnost

fáze α-Al2O3. Autoři sńıžeńı vysokoteplotńı stability přisuzuj́ı difuzi kysĺıku skrz krystalickou

vrstvu γ-Al2O3 a vytvářeńı α-Al2O3 nejen transformaćı z γ-Al2O3, ale také oxidaćı Al na

rozhrańı (Ti,Al)N a γ-Al2O3. Dále bylo ve studii ukázáno, že proces vzniku α-Al2O3 záviśı

na charakteru mezivrstvy (Ti,Al)N. V př́ıpadě, že je rozhrańı mezi mezivrstvou (Ti,Al)N

a vrstvou γ-Al2O3 ostré, je proces oxidace mezivrstvy a t́ım také vytvářeńı α-Al2O3 méně
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výhodné oproti tomu, kdy se jedná o pozvolný přechod mezi jednotlivými vrstvami. Menš́ı

výhodnost vytvářeńı α-Al2O3 se projevuje rozd́ılnou intenzitou XRD ṕık̊u detekovaných od

γ-Al2O3 a α-Al2O3 v rentgenogramech vrstev ohřátých na 1000 ◦C (viz obr. 2.4(a) a (b)).

Z rentgenogramů je také vidět, že se ve vrstvách vytvář́ı také daľśı fáze (AlN, TiN, apod.).

Obr. 2.4: Rentgenogramy magnetronově naprašovaných vrstev γ-Al2O3/(Ti,Al)N (a) s ostrým rozhrańım
γ-Al2O3 a (Ti,Al)N a (b) s pozvolným přechodem mezi jednotlivými vrstvami v nadeponovaném stavu a po
ohřevu na teploty 900 ◦C a 1000 ◦C. Upraveno dle [10].

Eklund a spol. [21] studovali pomoćı XRD fázové transformace v magnetronově naprašo-

vaných vrstvách Al2O3 s r̊uzným poměrem krystalické a amorfńı fáze. Rentgenogramy vrstev

s (a) amorfńı a (b) krystalickou γ-Al2O3 strukturou ohřáté na r̊uznou teplotu ve vzduchu jsou

ukázány na obr. 2.5. Vrstvy s amorfńı strukturou se při teplotách ∼ 600 – 900 ◦C transformuj́ı

do γ-Al2O3 (neńı na XRD ukázáno). Daľśı zvýšeńı teploty má za následek vedle r̊ustu γ-Al2O3

také vytvářeńı fáze θ-Al2O3. Prvńı reflexe od fáze α-Al2O3 se objevuj́ı při teplotě 1025 ◦C (viz

obr. 2.5(a)). S rostoućı teplotou roste intenzita XRD ṕık̊u od fáze α-Al2O3 a klesá intenzita

od θ-Al2O3. Celá struktura je transformována do čisté α-Al2O3 při teplotě 1150 ◦C. V př́ıpadě

vrstvy s vysokým obsahem krystalické fáze γ-Al2O3 bylo pozorováno zcela odlǐsné chováńı

(viz obr. 2.5(b)). Struktura vrstvy se až do teploty 1060 ◦C neměńı a vrstva si zachovává

krystalickou strukturu γ-Al2O3. Během ohřevu této vrstvy nebyla detekována př́ıtomnost

žádné jiné přechodové fáze (θ-Al2O3, δ-Al2O3). Prvńı reflexe od fáze α-Al2O3 se objevuj́ı při

teplotě 1060 ◦C. Při teplotě 1140 ◦C je jedinou fáźı, kterou lze ve vrstvách detekovat, fáze

α-Al2O3. Důležitým závěrem této práce je, že př́ıtomnost metastabilńı fáze θ-Al2O3 během

transformace z γ-Al2O3 do α-Al2O3 je závislá na obsahu γ-Al2O3 v počátečńı struktuře.
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2.2 Fázové transformace v materiálu Al2O3

Obr. 2.5: Rentgenogramy vrstev Al2O3 s (a) amorfńı Al2O3 a (b) krystalickou γ-Al2O3 strukturou po ohřevu
na r̊uzné teploty ve vzduchu. Upraveno dle [21].

Edlmayr a spol. [22] sledovali pomoćı kombinace diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie (
”
Di-

fferential Scanning Calorimetry“ – DSC [25, 26]) a XRD fázové transformace v magnetro-

nově naprašovaných vrstvách Al2O3 s ńızkým a vysokým obsahem krystalické γ-Al2O3. DSC

křivky vrstev Al2O3 v práškové formě zaznamenané při ohřevu v argonu na teplotu 1400 ◦C

jsou ukázány na obr. 2.6.

Obr. 2.6: DSC křivky vrstev Al2O3

s ńızkým obsahem krystalické γ-Al2O3

(vzorek A – černá plná čára) a vysokým
obsahem krystalické γ-Al2O3 (vzorek B –
červená čárkovaná čára) v práškové formě
zaznamenané při jejich ohřevu v argonu
na teplotu 1400 ◦C rychlost́ı 20 ◦C/min.
Upraveno dle [22].

Během ohřevu vrstvy s ńızkým obsahem krystalické fáze γ-Al2O3 lze pozorovat 2 exoter-

mické ṕıky. Prvńı exotermický ṕık je detekován při teplotě 800 ◦C a druhý exotermický ṕık při

teplotě 1100 ◦C. Autoři na základě ne př́ılǐs pr̊ukazných rentgenogramů této vrstvy ohřáté na

teploty uvedené na obr. 2.7(a) předpokládali, že prvńı ṕık reprezentuje transformaci z amorfńı

fáze do γ-Al2O3 a druhý ṕık reprezentuje transformaci γ-Al2O3 do α-Al2O3. Při ohřevu

vrstvy s vysokým obsahem krystalické fáze γ-Al2O3 byl detekován pouze jeden exotermický

ṕık při teplotě 1260 ◦C. Na základě rentgenogramů této vrstvy ohřáté na teploty uvedené na
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obr. 2.7(b) autoři usoudili, že tento exotermický ṕık reprezentuje transformaci z γ-Al2O3 do

α-Al2O3. U obou vrstev byla během transformace z γ- do α-Al2O3 pozorována př́ıtomnost

metastabilńı fáze δ-Al2O3. Autoři však nevyloučili př́ıtomnost i fáze θ-Al2O3, protože jedno-

značná identifikace těchto dvou metastabilńıch fáźı pomoćı XRD je z d̊uvodu totožných pozic

jednotlivých XRD reflex́ı velmi problematická. Avšak oproti studii [21] se autoři přikláněj́ı

k tomu, že je během transformace z γ-Al2O3 do α-Al2O3 pozorována př́ıtomnost sṕı̌se me-

tastabilńı fáze δ-Al2O3.

Z uvedených studíı je zřejmé, že stejně jako v př́ıpadě ohřevu hydroxid̊u hlińıku (viz ka-

pitola 2.2.1) i při ohřevu tenkých vrstev Al2O3 předcháźı vytvořeńı termodynamicky stabilńı

fáze α-Al2O3 r̊uzné sekvence fázových transformaćı. Tyto fázové transformace jsou velmi po-

dobné fázovým transformaćım, které podstupuje boehmit před vytvořeńım termodynamicky

stabilńı fáze α-Al2O3: amorfńı struktura se transformuje do γ-Al2O3, která se transformuje

do θ-Al2O3/δ-Al2O3 a tyto fáze se následně transformuj́ı do α-Al2O3. Během ohřevu tenkých

vrstev Al2O3 nebyly v žádné studii pozorovány jiné metastabilńı fáze než γ-, δ- a θ-Al2O3.

Rozsah teplot, při kterých dané metastabilńı fáze existuj́ı, záviśı jednak na depozičńım pro-

cesu a také na atmosféře, ve které jsou vrstvy ohř́ıvány.

Obr. 2.7: Rentgenogramy vrstev Al2O3 s (a) ńızkým obsahem krystalické γ-Al2O3 a (b) vysokým obsahem
krystalické γ-Al2O3 po ohřevu na r̊uzné teploty v argonu. Upraveno dle [22].

2.3. Studium kinetiky fázových transformaćı v materiálech Al2O3

V kapitole 2.2 bylo ukázáno, že ńızké teploty při př́ıpravě Al2O3 maj́ı za následek vznik

metastabilńıch struktur, které se při následném ohřevu transformuj́ı. Sekvence jednotlivých

fázových transformaćı záviśı jednak na metodě, jakou byl materiál Al2O3 připraven, a také

na struktuře výchoźıho materiálu.

V následuj́ıćıch dvou podkapitolách jsou popsány studie, které se věnuj́ı izotermické a ne-

izotermické kinetické analýze fázových transformaćı v materiálech Al2O3.
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2.3.1. Izotermická kinetická analýza fázových transformaćı

Velmi často použ́ıvanou metodou pro izotermickou kinetickou analýzu fázových transformaćı

je určeńı stupně konverze (transformace) α vyhřátého materiálu Al2O3 pomoćı analýzy XRD

(pozn. veličina stupeň konverze α bude podrobně diskutována v kapitole 4.2.2). Podstatou

této metody je smı́seńı vyhřátého materiálu v práškové formě se standardizovaným práškem

CaF2, jehož intenzity XRD reflex́ı jsou předem známy. Vůči těmto intenzitám se následně

porovnávaj́ı intenzity XRD reflex́ı od vyhřátého materiálu Al2O3. Zkoumán je poměr již trans-

formované části vzorku ku p̊uvodńı struktuře a po proložeńı experimentálńıch dat závislosti

stupně konverze na čase při dané teplotě lze určit tvar rovnice, která daný proces popisuje.

Z této rovnice je možno určit rychlost transformace pro každou teplotu. Dále lze ze směrnice

lineárńıho proložeńı logaritmů těchto rychlostńıch konstant v závislosti na převrácené hod-

notě teploty určit aktivačńı energii procesu.

Přehled jednotlivých studíı věnuj́ıćıch se izotermické kinetické analýze fázových transfor-

maćı v materiálu Al2O3 je uveden v tab. 2.1. Všechny uvedené studie se věnuj́ı materiálu

Al2O3 v objemové formě, nejedná se tedy o studie tenkých vrstev Al2O3, avšak pro ucelený

přehled je vhodné zde tyto studie uvést. Většina hodnot aktivačńı energie pro transformaci

z γ- do α-Al2O3 se pohybuje v rozmeźı 400 – 600 kJ/mol. Z tabulky je vidět, že se hodnoty

aktivačńı energie vzájemně lǐśı. Stejně jako v př́ıpadě samotných sekvenćı fázových trans-

formaćı je i kinetika transformace z γ- do α-Al2O3 silně závislá na struktuře a charakteru

výchoźıho materiálu.

Tab. 2.1: Přehled studíı věnuj́ıćıch se izotermické kinetické analýze fázové transformace z γ- do α-Al2O3.

Studie Výchoźı materiál Metoda Detekované Aktivačńı energie

přechodové fáze (kJ/mol)

Macedo [27] xerogel γ-Al2O3 XRD – 201± 4

Steiner [28] prášek γ-Al2O3 XRD θ 486± 21

Wilson [29] γ-AlOOH XRD θ, δ 395± 20

Bagwell [30] boehmitový gel XRD – 567

Shelleman [22] boehmitový gel XRD θ 431

McArdle [31] boehmitový xerogel XRD θ 578

Nejnižš́ı nalezenou hodnotou aktivačńı energii publikovali Macedo a spol. [27]. Autoři

této studie ohř́ıvali Al2O3 ve formě xerogelu, jehož struktura odpov́ıdala γ-Al2O3, na teploty

750 – 900 ◦C s r̊uznou časovou prodlevou na dané teplotě. Na obr. 2.8 je ukázána závislost

stupně konverze na době výdrže při vybraných teplotách.

Z tvaru křivek závislosti stupně konverze α na době výdrže při vybraných teplotách autoři
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usoudili, že transformace může být popsána Kolmogorov–Johnson–Mehl–Avramiho rovnićı:

α = 1− exp (−ktn), (2.1)

kde α je stupeň konverze, t je čas, n je Avramiho exponent charakterizuj́ıćı proces transfor-

mace a k je rychlostńı konstanta. Na základě tohoto předpokladu byla stanovena hodnota

aktivačńı energie pro transformaci z γ- do α-Al2O3 na 201 kJ/mol. Velmi ńızkou hodnotu ak-

tivačńı energie přisuzuj́ı autoři velkému povrchu připraveného xerogelu γ-Al2O3 (425 m2/g).

Avramiho exponent pro tuto transformaci má hodnotu 2,1± 0,2. Tato hodnota neńı závislá

na teplotě, při které byl materiál izotermicky ohř́ıván, z čehož autoři usuzuj́ı, že mechanis-

mus procesu transformace je při všech teplotách velmi podobný. Transformaci autoři popisuj́ı

jako proces, na jehož začátku je dominantńı homogenńı nukleace zárodk̊u α-Al2O3 v γ-Al2O3

a následuje heterogenńı nukleaćı fáze α-Al2O3 na hranićıch krystalit̊u. Během ohřevu nebyla

detekována př́ıtomnost žádné přechodové fáze (δ, θ).

Obr. 2.8: Body závislosti stupně
konverze na čase spolu s př́ıslušnými
proloženými křivkami reprezentuj́ıćı
transformaci z γ- do α-Al2O3. Body
byly źıskány po izotermických měřeńıch
xerogelu γ-Al2O3 na teplotách 750 ◦C –
900 ◦C. Upraveno dle [27].

Steiner a spol. [28] studovali komerčně dostupný prášek γ-Al2O3 v rozmeźı teplot 1050 ◦C –

1200 ◦C. Na obr. 2.9 je závislost stupně konverze na době výdrže při vybraných teplotách. Na

rozd́ıl od výše zmı́něné studie [27], jsou všechny závislosti stupně konverze na čase lineárńı.

Z tohoto trendu autoři usoudili, že transformačńı proces z γ- do α-Al2O3 je nultého řádu

a jeho rychlost může být popsána následuj́ıćı rovnićı:

dα

dt
= k, (2.2)

Aktivačńı energie vypoč́ıtaná na základě těchto křivek má hodnotu 486± 21 kJ/mol. Na

rentgenogramu vrstvy vyhřáté na teplotě 900 ◦C po dobu 12-ti hodin bylo možno pozorovat

zvýšeńı intenzity a posun pozic XRD ṕık̊u od fáze γ-Al2O3, což dle autor̊u indikuje, že se

během transformace z γ- do α-Al2O3 vytvář́ı také metastabilńı fáze θ-Al2O3.
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Obr. 2.9: Body závislosti stupně
konverze na čase spolu s př́ıslušnými
proloženými křivkami reprezentuj́ıćı
transformaci z γ- do α-Al2O3. Body
byly źıskány po izotermických měřeńıch
komerčně dostupného prášku γ-Al2O3 na
teplotách 1050 ◦C – 1200 ◦C. Upraveno
dle [28].

Wilson a spol. [29] podrobně studovali fázové transformace při izotermickém ohřevu bo-

ehmitu (γ-AlOOH) ve vzduchu. Z d̊uvodu nedostatečné kvality obrázku zde neńı uveden

TTT diagram (
”
Time–Temperature–Transformation diagram“ [32]), který byl sestaven z dat

źıskaných při ∼ 80-ti dlouhodobých izotermických ohřevech na r̊uzných teplotách. Během

ohřevu boehmitu byla před vytvořeńım termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 postupně de-

tekována př́ıtomnost tř́ı metastabilńıch fáźı γ-, δ- a θ-Al2O3. Poměry jednotlivých fáźı silně

záviśı nejen na teplotě, ale také na čase. Na obr. 2.10 jsou uvedeny pod́ıly jednotlivých fáźı,

které byly v materiálu Al2O3 detekovány při teplotách (a) 1050 ◦C a (b) 1100 ◦C. Z obrázk̊u

je vidět, že před t́ım, než se vytvoř́ı fáze α-Al2O3, se ve fázi δ zač́ıná vyvářet také přechodová

fáze θ. Paralelně k fázi θ-Al2O3 vzniká fáze α-Al2O3. Z TTT diagramu bylo možno určit

aktivačńı energie pro jednotlivé transformace mezi metastabilńımi fázemi v rozmeźı 185 –

620 kJ/mol. Vypoč́ıtaná aktivačńı energie pro transformaci z metastabilńıch fáźı do α-Al2O3

má hodnotu 575 kJ/mol.

Jiné studie se zaměřuj́ı na vliv přidáńı α-Al2O3 [22, 30] nebo α-Fe2O3 [31] do hydroxid̊u

hlińıku na fázové transformace vedoućı k vytvořeńı termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3

z γ-Al2O3. Ćılem těchto praćı bylo porovnat teplotu a aktivačńı energii potřebnou pro trans-

formačńı proces, při kterém vzniká termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3.

Obr. 2.10: Poměrné zastoupeńı jednot-
livých fáźı (δ-, θ-, α-) Al2O3 v závislosti
na čase po ohřevu boehmitu (γ-AlOOH)
na teplotách 1050 ◦C a 1100 ◦C. Upraveno
dle [29].
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Bagwell a spol. [30] studovali vliv přidáńı termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 do ko-

merčně dostupného boehmitového gelu a do alkoxidového boehmitu. Pomoćı XRD a DTA

(
”
Differential Thermal Analysis“ – DTA [33]) zde bylo ukázáno, že v př́ıpadě komerčně do-

stupného boehmitu se γ-Al2O3 transformuje do α-Al2O3 při teplotě 1198 ◦C a v př́ıpadě alko-

xidového boehmitu je teplota transformace o 17 ◦C nižš́ı (1181 ◦C). Př́ıslušné křivky závislosti

pod́ılu fáze α-Al2O3 v komerčně dostupném boehmitovém gelu na době výdrže při izoter-

mickém ohřevu na vybraných teplotách ve vzduchu je na obr. 2.11. Křivky závislosti stupně

přeměny na čase pro alkoxidový boehmit nebyly ve studii uvedeny. Z tvaru křivek autoři

usoudili, že transformace může být popsána rovnićı (2.1).

Obr. 2.11: Body závislosti stupně
konverze na logaritmu času spolu s
př́ıslušnými proloženými křivkami repre-
zentuj́ıćı transformaci z γ- do α-Al2O3.
Body byly źıskány po izotermických
měřeńıch komerčně dostupného boehmi-
tového gelu na teplotách 1100 ◦C –
1175 ◦C ve vzduchu. Upraveno dle [30].

Avramiho exponent určený z proložeńı křivek na obr. 2.11 má hodnotu 3,3± 0,1, resp.

3,0± 0,3 v př́ıpadě alkoxidového gelu. Vypoč́ıtaná aktivačńı energie pro transformaci z γ-

do α-Al2O3 v komerčně dostupném boehmitu byla 567 kJ/mol, zat́ımco v př́ıpadě alkoxi-

dového boehmitu byla nalezena aktivačńı energie o 20 kJ/mol nižš́ı (547 kJ/mol). Přidáńı

3 hm. % termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 do boehmitu, resp. alkoxidového gelu, mělo

za následek sńıžeńı aktivačńı energie transformačńıho procesu na 350 kJ/mol v př́ıpadě ko-

merčně dostupného boehmitového gelu, resp. na 411 kJ/mol v př́ıpadě alkoxidového bo-

ehmitu. Přidáńı α-Al2O3 mělo vliv také na Avramiho exponent, který se sńıžil na hod-

notu 1,4± 0,1, resp. 1,3± 0,2. Sńıžeńı aktivačńı energie transformačńıho procesu po přidáńı

α-Al2O3 autoři přisuzuj́ı nejen sńıžeńı bariéry pro nukleaci α-Al2O3, ale také zvýšeńı počtu

nukleačńıch mı́st, ve který α-Al2O3 vzniká. Změny v Avramiho exponentu jsou dle autor̊u

obt́ıžně interpretovatelné, protože rovnice (2.1) nezohledňuje efekty r̊uzné pórovitosti ma-

teriál̊u, změny v objemu během transformace, apod.

Shelleman a spol. [22] také studovali vliv přidáńı termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3

do komerčně dostupného boehmitového gelu. Pomoćı XRD byly určeny izotermické křivky

závislosti pod́ılu fáze α-Al2O3 v boehmitovém gelu na době výdrže při vybraných teplotách
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(viz obr. 2.12). Stejně jako Bagwell a spol. [30] autoři použili pro matematické proložeńı

křivek rovnici (2.1). Z rovnice (2.1) byly určeny rychlostńı konstanty pro jednotlivé tep-

loty a ze směrnice lineárńıho proložeńı logaritmů těchto rychlostńıch konstant v závislosti

na převrácené hodnotě teploty byla vypoč́ıtána aktivačńı energie o hodnotě 431 kJ/mol.

Avramiho exponent ve studii uveden nebyl. Přidáńı 1,5 hm. % termodynamicky stabilńı fáze

α-Al2O3 má za následek sńıžeńı aktivačńı energie procesu na 360 kJ/mol. Autoři nepř́ımo

ve studii zmiňuj́ı existenci přechodové fáze θ, která vzniká z γ-Al2O3 a transformuje se do

α-Al2O3.

Obr. 2.12: Body závislosti stupně
konverze na logaritmu času spolu s
př́ıslušnými proloženými křivkami repre-
zentuj́ıćı transformaci z γ- do α-Al2O3.
Body byly źıskány po izotermických
měřeńıch komerčně dostupného boehmi-
tového gelu na teplotách 1050 ◦C –
1200 ◦C. Upraveno dle [22].

McArdle a spol. [31] studovali vliv přidáńı fáze α-Fe2O3 mı́sto α-Al2O3 do boehmitového

xerogelu. Pomoćı XRD byly určeny izotermické křivky závislosti pod́ılu fáze α-Al2O3 v xe-

rogelu na době výdrže při vybraných teplotách (viz obr. 2.13). Stejně jako v předchoźıch

př́ıpadech byla pro proložeńı křivek použita rovnice (2.1). Aktivačńı energie transformace

z γ- do α-Al2O3 byla 578 kJ/mol. Avramiho exponent určován nebyl. Přidáńı 4 hm. % α-

Fe2O3 mělo za následek sńıžeńı aktivačńı energie na 476 kJ/mol.

Obr. 2.13: Body závislosti stupně
konverze na logaritmu času spolu s
př́ıslušnými proloženými křivkami repre-
zentuj́ıćı transformaci z γ- do α-Al2O3.
Body byly źıskány po izotermických
měřeńıch boehmitového xerogelu na tep-
lotách 1100 ◦C – 1225 ◦C. Upraveno dle
[31].
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2.3.2. Neizotermická kinetická analýza fázových transformaćı

Neizotermická kinetická analýza fázových transformaćı v materiálech Al2O3 je nejčastěji stu-

dována pomoćı diferenciálńı termické analýzy (DTA). Tato metoda je založena na měřeńı

rozd́ılu teplot mezi zkoumaným materiálem a referenčńım vzorkem. Z DTA křivky lze určit

kromě teploty, při které daná transformace prob́ıhá, také křivku závislosti stupně konverze α

na teplotě. Přehled jednotlivých studíı věnuj́ıćıch se neizotermické kinetické analýze fázových

transformace z γ- do α-Al2O3 v materiálu Al2O3 je uveden v tab. 2.2.

Tab. 2.2: Přehled studíı věnuj́ıćıch se neizotermické analýze fázové transformace z γ- do α-Al2O3 v materiálu
Al2O3.

Studie Výchoźı materiál Metoda Detekované Aktivačńı energie

přechodové fáze (kJ/mol)

Bača [34] boehmitový gel DTA θ, δ 463± 10a

Schaper [35] prášek γ-Al2O3 DTA θ 600b

Nordhal [36] boehmitový prášek DTA θ 522

Nordhal [36] prášek γ-Al2O3 DTA θ 546
aHodnota aktivačńı energie vypoč́ıtaná pomoćı metody Friedman.
bHodnota aktivačńı energie vypoč́ıtaná pomoćı metody Kissinger.

Porovnáńım hodnot aktivačńı energie vypoč́ıtané na základě izotermických a neizoter-

mických dat je vidět, že se hodnoty aktivačńı energie pohybuj́ı ve velmi podobném rozmeźı

400 – 600 kJ/mol (pomineme-li výsledky studie Maceda a spol. [27]). Na rozd́ıl od izotermické

kinetické analýzy byla ve všech těchto studíıch pozorována př́ıtomnost metastabilńı fáze θ

nebo δ, která doprovázela transformaci z γ- do α-Al2O3.

Bača a spol. [34] studovali fázové transformace ve třech r̊uzných materiálech: v čistém

boehmitu, ve směsi boehmitu a Fe(NO3)3 a ve směsi boehmitu a α-Al2O3. Obsah Fe(NO3)3,

resp. α-Al2O3, ve výsledném materiálu byl 5 hm. %. Na obr. 2.14 jsou ukázány DTA křivky

źıskané během ohřevu ve vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min. Z obrázku je vidět, že př́ıtomnost

α-Al2O3 a Fe(NO3)3 snižuje teplotu, při které docháźı k transformaci z γ- do α-Al2O3

(v př́ıpadě Fe(NO3)3 až o 200 ◦C). Z DTA křivek źıskaných při r̊uzných rychlostech ohřevu

v rozmeźı 1 – 20 ◦C/min byla pomoćı metody Kissinger a pomoćı dvou izokonverzńıch me-

tod (Friedman a Ozawa–Flynn–Wall) vypoč́ıtána hodnota aktivačńı energie pro transfor-

maci z γ- do α-Al2O3 v boehmitu v rozmeźı 433 – 571 kJ/mol. Přidáńı α-Al2O3 do bo-

ehmitu má za následek sńıžeńı aktivačńı energie na hodnoty 359 – 449 kJ/mol. Při př́ıtomnosti

Fe(NO3)3 v boehmitu během transformace z γ- do α-Al2O3 je aktivačńı energie procesu

451 – 481 kJ/mol. Nejnižš́ı hodnotu aktivačńı energie má transformačńı proces ve směsi bo-

ehmitu a α-Al2O3. Aktivačńı energie transformačńıho procesu v boehmitu a směsi boehmitu

a Fe(NO3)3 jsou podobné. I přesto, že v př́ıpadě směsi boehmitu a Fe(NO3)3 transformace
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prob́ıhá při teplotě o 200 ◦C nižš́ı. Tento jev autoři vysvětluj́ı t́ım, že v př́ıpadě př́ıtomnosti

α-Al2O3 se jedná o proces nukleace α-Al2O3 a následného r̊ustu krystalit̊u, zat́ımco v př́ıpadě

př́ıtomnosti Fe(NO3)3 hraj́ı významnou roli ionty železa, které sice neumožňuj́ı epitaxńı r̊ust,

ale umožňuj́ı vznik α-Al2O3 při nižš́ıch teplotách. Tento jev studovali Bača a spol. ve své

dř́ıvěǰśı studii [24].

Obr. 2.14: DTA křivky źıskané během
ohřevu boehmitu, směsi boehmitu a
Fe(NO3)3 a směsi boehmitu a α-Al2O3 ve
vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min. Upraveno
dle [34].

Schaper a spol. [35] studovali fázové transformace v komerčně dostupném práškovém

materiálu γ-Al2O3 během jeho ohřevu ve vzduchu. Pomoćı XRD bylo zjǐstěno, že během

transformace z γ- do α-Al2O3 lze detekovat př́ıtomnost fáze θ-Al2O3. Kinetická analýza

procesu byla studována pomoćı diferenciálńı termálńı analýzy. Na obr. 2.15 je ukázána křivka

závislosti stupně konverze α na teplotě a př́ıslušná křivka dα/dt pro transformaci z γ- do

α-Al2O3.

Obr. 2.15: Křivka závislosti stupně kon-
verze na teplotě a př́ıslušná křivka dα/dt
pro transformaci z γ- do α-Al2O3. Data
byla źıskána z křivky DTA během dy-
namického ohřevu komerčně dostupného
materiálu γ-Al2O3 ve vzduchu. Upraveno
dle [35].
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Data byla źıskána z křivky DTA během dynamického ohřevu komerčně dostupného ma-

teriálu γ-Al2O3 ve vzduchu. Z několika křivek DTA źıskaných při r̊uzných rychlostech ohřevu

v rozmeźı 4 – 40 ◦C/min byla pomoćı r̊uzných metod (Borchardt–Daniels, Freeman–Carroll,

Coats–Redfern a Kissinger) vypoč́ıtána hodnota aktivačńı energie pro transformaci z γ- do

α-Al2O3. Hodnoty aktivačńı energie źıskané pomoćı jednotlivých metod se vzájemně nesho-

duj́ı a pohybuj́ı se v rozmeźı 600 – 850 kJ/mol. Autoři konstatuj́ı, že tyto rozd́ıly jsou dány

podstatou jednotlivých metod a za nejspolehlivěǰśı metodu autoři pokládaj́ı metodu Kis-

singer. Aktivačńı energie vypoč́ıtaná pomoćı této metody má hodnotu 600 kJ/mol. Kromě

aktivačńı energie byl ve studii určován také řád reakce n. Předpokladem pro určeńı řádu

reakce bylo, že transformaci lze popsat následuj́ıćım kinetickým modelem f(α) = (1 − α)n.

Pomoćı metody Kissinger byla určena hodnota n rovna 1, což indikuje, že se jedná o proces

nukleace a následného r̊ustu krystalit̊u.

Nordhal a spol. [36] studovali vliv přidáváńı fáze α-Al2O3 (0 – 5 hm. %) na fázové trans-

formace prob́ıhaj́ıćı při ohřevu boehmitu a komerčně dostupného materiálu γ-Al2O3 (at-

mosféra nebyla specifikována). Na obr. 2.16 je ukázána závislost teploty transformace z γ-

do α-Al2O3 na koncentraci α-Al2O3 v (a) boehmitu a (b) komerčně dostupném materiálu

γ-Al2O3. Z obrázku je vidět, že s rostoućım obsahem α-Al2O3 v boehmitu, resp. γ-Al2O3,

se teplota transformace snižuje. V př́ıpadě γ-Al2O3 s 5 hm. % α-Al2O3 se teplota transfor-

mace při pomalém ohřevu rychlost́ı 2,5 ◦C/min sńıžila až o 90 ◦C. Z DTA experimentálńıch

dat byly źıskány křivky závislosti stupně konverze α na teplotě, ze kterých byla následně po-

moćı metody Kissinger [11] vypočtena aktivačńı energie 522 kJ/mol pro boehmit a 546 kJ/mol

pro γ-Al2O3. Přidáváńı α-Al2O3 má za následek snižováńı aktivačńı energie až na 406 kJ/mol

pro boehmit a 374 kJ/mol pro γ-Al2O3 s 5 hm. % α-Al2O3. Stejně jako v předchoźıch studíıch

autoři uváděj́ı, že se během transformace z γ- do α-Al2O3 vytvář́ı metastabilńı fáze θ-Al2O3.

Obr. 2.16: Závislost teploty transformace z γ- do α-Al2O3 na koncentraci α-Al2O3 v (a) boehmitu a (b)
komerčně dostupném materiálu γ-Al2O3. Upraveno dle [36].

Studiu neizotermické kinetické analýzy fázových transformaćı v materiálech Al2O3 připra-

vených nikoli ve formě prášku, ale ve formě tenkých vrstev se věnuje podstatně méně studíı.
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McCallum a spol. [37] použili nestandardńı metodu – časově rozlǐsenou odrazivost (
”
Time–

Resolved Reflectivity“ – TRR) pro studium aktivačńı energie fázových transformaćı v tenkých

vrstvách Al2O3 připravených pomoćı iontového implantováńı. Tato metoda umožňuje sledo-

vat rychlost jednotlivých transformaćı prob́ıhaj́ıćı v tenkých vrstvách př́ımo během jejich

ohřevu. Schematické znázorněńı metody TRR je ukázáno na obr. 2.17.

Obr. 2.17: Schematické znázorněńı pod-
staty metody časově rozlǐsené odrazi-
vosti (TRR). Část dopadaj́ıćıho kohe-
rentńıho světelného paprsku je odražena
od povrchu a interaguje se svazkem,
který prošel skrz povrchovou vrstvu a byl
odražen od nově vznikaj́ıćı vrstvy. S ros-
toućı tloušt’kou nově vznikaj́ıćı vrstvy se
zkracuje dráha svazku, který se od ńı
odráž́ı. Intenzita výsledného signálu po-
tom osciluje a je z ńı možno určit rychlost
r̊ustu vrstvy. Upraveno dle [38].

Část dopadaj́ıćıho koherentńıho světelného paprsku je odražena od povrchu materiálu

a interaguje se svazkem, který prošel skrz povrchovou vrstvu a byl odražen od nově vzni-

kaj́ıćı vrstvy. S rostoućı tloušt’kou nově vznikaj́ıćı vrstvy se zkracuje dráha svazku, který se

od ńı odráž́ı. Intenzita výsledného signálu potom osciluje a je z ńı možno určit rychlost r̊ustu

vrstvy. Aktivačńı energii procesu lze potom źıskat z lineárńı závislosti rychlosti r̊ustu vrstvy

na teplotě. Vrstvy Al2O3 připravovali iontovým implantováńım Al a O na saf́ırový substrát.

Výsledné 2µm tlusté vrstvy Al2O3 měly zcela amorfńı strukturu. Zkoumána byla kinetika

fázové transformace jak z amorfńı Al2O3 do krystalické γ-Al2O3, tak z krystalické γ-Al2O3 do

α-Al2O3. Při ohřevu těchto vrstev v argonu se amorfńı struktura nejprve při teplotách v roz-

meźı 670 ◦C – 780 ◦C přetransformovala do γ-Al2O3. Aktivačńı energie této fázové transfor-

mace byla 347 kJ/mol. Při vyšš́ıch teplotách v rozmeźı 900 ◦C – 1070 ◦C se γ-Al2O3 struktura

transformovala do α-Al2O3. Aktivačńı energie této fázové transformace byla 502± 30 kJ/mol.

Stejnou metodu pro analýzu fázových transformaćı v Al2O3 tenkých vrstvách později použili

také Simpson a spol. [38], kteř́ı vytvářeli amorfńı vrstvy Al2O3 odpařováńım terče Al2O3

pomoćı elektronového paprsku na saf́ırové substráty s r̊uznou orientaćı. Studován byl vliv

orientace substrátu na aktivačńı energii transformačńıch proces̊u. Vypoč́ıtaná aktivačńı ener-

gie pro transformaci z amorfńı Al2O3 do γ-Al2O3 má hodnotu 434 kJ/mol a aktivačńı energie

pro transformaci z γ- do α-Al2O3 má hodnotu 502 kJ/mol. Důležitým závěrem této studie

bylo, že r̊uzná orientace substrátu α-Al2O3 nemá vliv na aktivačńı energie transformačńıch

proces̊u.

Z výše uvedeného přehledu studíı izotermické i neizotermické kinetické analýzy materiálu

Al2O3 je zřejmé, že stejně jako v př́ıpadě sekvenćı jednotlivých fázových transformaćı je také

kinetika transformačńıch proces̊u silně ovlivněna strukturou výchoźıho materiálu. Porovnávat
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jednotlivé studie mezi sebou lze pouze s přihlédnut́ım k tomu, že jednotliv́ı autoři použ́ıvaj́ı

r̊uzné metody př́ıpravy materiál̊u Al2O3 a také samozřejmě použ́ıvaj́ı r̊uzné metody vyhod-

nocováńı.

Ve většině studíı je uváděna pouze hodnota aktivačńı energie pohybuj́ıćı se v rozmeźı 400 –

600 kJ/mol, popř. je uvedena rovnice, která by daný transformačńı proces měla popisovat

(většinou ve tvaru f(α) = (1 − α)n). Žádná ze studíı se systematicky nevěnuje komplexńı

kinetické analýze fázových transformaćı v materiálu Al2O3, tak aby z výsledk̊u této kinetické

analýzy bylo možno matematicky popsat daný proces.

2.4. Vliv daľśıho prvku na vysokoteplotńı stabilitu materiálu Al2O3

V předchoźı kapitole bylo ukázáno, že použit́ı materiálu γ-Al2O3 je omezeno na teploty

maximálně do 1000 ◦C. Při vyšš́ıch teplotách docháźı k fázové transformaci této metastabilńı

fáze Al2O3 do termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3. Ve studíıch [39–44] byl experimentálně

studován vliv přidáńı daľśıho prvku do materiálu Al2O3 s metastabilńı strukturou na jeho

vysokoteplotńı stabilitu.

Ze studíı vyplývá, že jednotlivé prvky lze dle jejich vlivu na vysokoteplotńı stabilitu

materiálu Al2O3 rozdělit do dvou skupin:

1. prvky zvyšuj́ıćı vysokoteplotńı stabilitu - Si [39,40], Cr [41], La [42,43], Ce [42–44],

2. prvky snižuj́ıćı vysokoteplotńı stabilitu - Cu [43], Fe [41,43].

2.4.1. Vliv přidáńı Si, Cr, Fe, La, Ce do Al2O3

Nahif a spol. [39] studovali vliv přidáńı Si do struktury tenkovrstvého materiálu Al2O3. Vrstvy

připravovali pomoćı katodového obloukového odprašováńı dvou katod – čisté Al a kompozitńı

Al/Si. Dı́ky r̊uznému složeńı kompozitńı katody bylo možno připravit vrstvy Al2O3 s obsa-

hem Si 0,7 a 2 at. %. Připravené vrstvy byly následně ohř́ıvány ve vzduchu na r̊uzné teploty

s výdrž́ı 1 hodina. Na obr. 2.18 je znázorněno fázové složeńı vrstev s obsahem Si 0,7 a 2

at. % po jejich ohřevu na r̊uzné teploty stanovené pomoćı XRD. Pro srovnáńı je zde uve-

deno také fázové složeńı vrstvy Al2O3 vyhřáté za stejných podmı́nek. Z obrázku je vidět,

že v př́ıpadě čisté vrstvy Al2O3 se během depozice vytvář́ı struktura γ-Al2O3, kterou lze

detekovat i po ohřevu na teplotu 900 ◦C. Při teplotě 1000 ◦C lze kromě γ-Al2O3 detekovat

také stopové množstv́ı fáźı θ- a δ-Al2O3. Př́ıtomnost termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3

byla detekována po ohřevu na 1100 ◦C. Přidáńı již 0,7 at. % Si má za následek vytvořeńı

amorfńı struktury. V této struktuře se mezi teplotami 650 ◦C – 900 ◦C vytvář́ı fáze γ-Al2O3.

Při teplotě 1100 ◦C je γ-Al2O3 stále dominantńı fáźı, avšak lze již detekovat také stopové

množstv́ı fáźı θ- a δ-Al2O3. Při teplotě 1200 ◦C se ve vrstvách již nevyskytuje fáze γ-Al2O3 a

jediné dvě detekované fáze jsou θ- a δ-Al2O3. Stejné fázové složeńı bylo až do teploty 1200 ◦C

detekováno také ve vrstvách s vyšš́ım obsahem Si (2 at. %). Rozd́ıl mezi těmito materiály

lze pozorovat až při teplotě 1300 ◦C, kdy v př́ıpadě vyšš́ıho obsahu Si (2 at. %) lze detekovat
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př́ıtomnost jen stopového množstv́ı α-Al2O3 a struktura se skládá převážně z θ-, δ-Al2O3 a

mullitu (3 Al2O3 · 2 SiO2). V př́ıpadě nižš́ıho obsahu Si (0,7 at. %) lze detekovat vyšš́ı množstv́ı

fáze α-Al2O3 (vedle fáźı θ-, δ-Al2O3 a mullitu). Hlavńı závěry této studie jsou: (1) př́ıtomnost

Si během depozice vede k vytvořeńı amorfńı struktury, (2) ve vrstvách s obsahem Si lze pozo-

rovat transformaci z γ-Al2O3 do θ-, δ-Al2O3 o 100 ◦C výše a (3) oproti vrstvě bez obsahu Si

(čisté Al2O3) se termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 vytvář́ı až při teplotě 1300 ◦C (tedy

při teplotě o 200 ◦C výše oproti čistému materiálu Al2O3). Tuto zvýšenou teplotńı stabilitu

materiálu s obsahem Si autoři přisuzuj́ı vytvářeńı fáze SiO2, která se vytvář́ı na hranićıch

krystalit̊u γ-Al2O3. Př́ıtomnost této fáze vytvář́ı bariéru pro vytvářeńı termodynamicky sta-

bilńı fáze α-Al2O3.

Obr. 2.18: Fázové složeńı vrstev Al2O3 s
obsahem Si 0,7 at. % a 2 at. % po ohřevu
ve vzduchu na r̊uzné teploty s výdrž́ı 1
hodina. Pro srovnáńı je zde uvedeno také
fázové složeńı vrstvy Al2O3 vyhřáté za
stejných podmı́nek. * označuje stopové
množstv́ı dané fáze. Upraveno dle [39].

Bye a spol. [41] studovali vliv přidáváńı Cr a Fe do struktury γ-Al2O3. Struktura γ-Al2O3

byla připravena ž́ıháńım amorfńıho hydroxidu hlińıku při teplotě 600 ◦C ve vzduchu. Množstv́ı

Cr, resp. Fe, bylo ∼ 0,2 5 hm. % až ∼ 5 hm. %. Na obr. 2.19(a) je ukázán obsah α-Al2O3

v materiálu s r̊uzným obsahem Cr stanovený pomoćı XRD v závislosti na době ohřevu při

teplotě 1100 ◦C ve vzduchu. Pro srovnáńı je zde ukázána také křivka odpov́ıdaj́ıćı čistému

materiálu γ-Al2O3 bez př́ıměsi. Z obrázku je vidět, že se zvyšuj́ıćım se obsahem Cr docháźı

k vytvářeńı α-Al2O3 mnohem nižš́ı rychlost́ı. V materiálu s obsahem Cr 4 hm. % je po 12-ti

hodinách ohřevu na teplotě 1100 ◦C přetransformováno do α-Al2O3 pouze přibližně 25 hm. %

materiálu, zat́ımco v př́ıpadě čistého materiálu Al2O3 je po 3 hodinách transformováno již

přes 80 hm. %. V př́ıpadě přidáváńı Fe vykazuje materiál Al2O3 během ohřevu ve vzduchu

zcela rozd́ılné chováńı. Na obr. 2.19(b) je ukázána závislost obsahu α-Al2O3 v materiálu

s r̊uzným obsahem Fe na době ž́ıháńı při teplotách 995 ◦C a 1100 ◦C. Pro srovnáńı je zde

ukázána také křivka pro čistý materiál Al2O3. Z obrázku je vidět, že přidáńı již velmi malého

množstv́ı Fe (0,2 hm. %) má za následek zvýšeńı rychlosti transformace z γ-Al2O3 do α-Al2O3.

Za dobu, kdy se v čistém materiálu Al2O3 vytvoř́ı 85 hm. % α-Al2O3 je v př́ıpadě materiálu

s 0,2 hm. % Fe transformováno již 100 hm. % obsahu. Následné zvyšováńı obsahu Fe vede

k daľśımu výraznému zvyšováńı rychlosti transformace. Z křivky materiálu s obsahem Fe
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2 hm. % Fe je vidět, že se α-Al2O3 vytvář́ı již při teplotách nižš́ıch než 1100 ◦C. Porovnáńım

křivek s vysokým obsahem Fe (2 hm. % a 5 hm. %) źıskaných při ohřevu na teplotě 995 ◦C

je vidět, že zvyšováńım obsahu Fe lze podstatně zvýšit rychlost vytvářeńı termodynamicky

stabilńı fáze α-Al2O3. Autoři toto chováńı vysvětluj́ı t́ım, že př́ıtomnost Fe má za následek

vytvořeńı tuhého roztoku, ve kterém se vedle γ-Al2O3 vytvář́ı také fáze α-Fe2O3. Fáze α-

Fe2O3 má podobnou strukturu jako α-Al2O3 a slouž́ı tak jako nukleačńı zárodek pro vytvářeńı

α-Al2O3.

Obr. 2.19: (a) Závislost vytvořeného obsahu fáze α-Al2O3 na času během ohřevu ve vzduchu materiálu
Al2O3 (a) s obsahem 2 hm. % Cr (�), 3 hm. % Cr (N) a 4 hm. % Cr (•) při teplotě 1100 ◦C a (b) při teplotách
1100 ◦C s obsahem 0,2 hm. % Fe (4) a 2 hm. % Fe (�) a 995 ◦C s obsahem 2 hm. % Fe (�) a 5 hm. % Fe (•).
Pro srovnáńı jsou zde uvedeny také křivky ohřevu čistého materiálu Al2O3 (◦) při teplotě 1100 ◦C ve vzduchu.
Upraveno dle [41].

Ozawa a spol. [44] studovali vliv přidáváńı Ce do materiálu γ-Al2O3. Materiál s r̊uzným

obsahem Ce byl źıskán ohřevem směsi práškového materiálu γ-Al2O3 a vodného roztoku

nitrátu ceria na teplotě 600 ◦C s výdrž́ı 3 hodiny. Obsah Ce v materiálu byl 0,5 – 10 mol. %.

Materiály byly ohř́ıvány ve vzduchu při teplotách 1000 ◦C – 1200 ◦C s výdrž́ı 5 hodin. Na obr.

2.20 jsou ukázány rentgenogramy (a) čistého materiálu γ-Al2O3 a (b) materiálu s obsahem

Ce 0,5 mol. % po ohřevu ve vzduchu při teplotě 1200 ◦C s výdrž́ı 5 hodin. Z obrázku je vidět,

že přidáńı 0,5 mol. % Ce má za následek výrazné zlepšeńı vysokoteplotńı stability materiálu

Al2O3. Na rentgenogramu čistého materiálu Al2O3 jsou vidět pouze reflexe od termodyna-

micky stabilńı fáze α-Al2O3, zat́ımco na rentgenogramu materiálu s obsahem Ce 0,5 mol. %

lze pozorovat kromě reflex́ı od α-Al2O3 také reflexe od fáze θ-Al2O3. Po ohřevu materiálu s

obsahem 2 mol. % Ce byla po ohřevu na teplotě 1200 ◦C s výdrž́ı 5 hodin v materiálu dete-

kována kromě r̊uzných fáźı Al2O3 také fáze CeO2.

Ve své daľśı studii Ozawa a spol. [45] porovnávali vliv přidáváńı Ce a La do materiálu

γ-Al2O3. V této studii bylo ukázáno, že za stejných podmı́nek jako ve studii [44], vykazuj́ı

materiály s La ještě vyšš́ı vysokoteplotńı stabilitu než materiály s Ce. Na obr. 2.21 je ukázána

závislost teploty transformace z γ-Al2O3 do α-Al2O3 na obsahu Ce, resp. La. Teplota trans-

formace byla určována z DTA křivek źıskaných při ohřevu materiálu ve vzduchu rychlost́ı
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10 ◦C/min. Z obrázku je vidět, že trend změny transformačńı teploty se zvyšuj́ıćım se obsa-

hem Ce a La je velmi podobný. Přidáńı malého množstv́ı Ce nebo La má za následek výrazné

zvýšeńı teploty transformace. Při obsahu Ce nebo La ≥ 2 mol. % se již teplota transformace

téměř neměńı.

Obr. 2.20: Rentgenogram (a) čistého
materiálu γ-Al2O3 a (b) materiálu s obsa-
hem Ce 0,5 mol. % po ohřevu ve vzduchu
při teplotě 1200 ◦C s výdrž́ı 5 hodin. (•)
θ-Al2O3, (◦) α-Al2O3. Upraveno dle [44].

Porovnáńım teplot, při kterých docháźı k transformaci, je však vidět, že materiál Al2O3

s obsahem La vykazuje mnohem vyšš́ı vysokoteplotńı stabilitu. Autoři toto zlepšeńı vysvětluj́ı

t́ım, že ionty La umı́stěné v mı́stech defekt̊u p̊uvodńı struktury efektivněji zabraňuj́ı difúzi

iont̊u Al a O při přeuspořádáńı do hexagonálńı struktury než v př́ıpadě Ce.

Obr. 2.21: Závislost teploty transfor-
mace do α-Al2O3 v závislosti na obsahu
(◦) Ce a (•) La. Upraveno dle [45].

Kumar a spol. [43] studovali vliv přidáváńı r̊uzných prvk̊u do komerčně dostupného bo-

ehmitového gelu. Přidávány byly prvky La, Ce, Nd, Gd, Cu a Fe o obsahu 3 at. %. Teplota

transformace byla určována z DSC křivek źıskaných při ohřevu materiálu ve vzduchu rychlost́ı

20 ◦C/min. Na obr. 2.22 je ukázána závislost teploty transformace z γ-Al2O3 do α-Al2O3 na
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třet́ım prvku (La, Ce, Nd, Gd, Cu a Fe). Z obrázku je vidět, že přidáváńı prvk̊u La, Ce, Nd

a Gd má za následek zvýšeńı teploty transformace z 1241 ◦C (teplota transformace pro čistý

materiál Al2O3) až na teplotu 1367 ◦C (v př́ıpadě materiálu Al2O3 s La). Autoři od̊uvodňuj́ı

toto chováńı t́ım, že nukleačńımi mı́sty pro vznik α-Al2O3 jsou vakance ve spinelové struktuře

γ-Al2O3. Přidaný prvek obsazuje tyto vakance a může vyplňovat také intersticiálńı mı́sta a

to má za následek zvýšeńı teploty transformace. V př́ıpadě přidáváńı prvk̊u Cu a Fe byl po-

zorován zcela opačný trend. Př́ıtomnost těchto prvk̊u urychlovala vytvářeńı fáze α-Al2O3. V

př́ıpadě Cu byla fáze α-Al2O3 pozorována již při teplotě 1159 ◦C a v př́ıpadě Fe byla teplota

transformace ještě o 70 ◦C nižš́ı (1089 ◦C). Vliv Cu autoři moc dobře neod̊uvodňuj́ı – uváděj́ı,

že Cu tvoř́ı kapalnou fázi, která sice neovlivňuje nukleaci, ale má vliv na rychlost transfor-

mace. Př́ıtomnost Fe má za následek vytvářeńı α-Fe2O3, který se vytvář́ı již při teplotách

∼ 600 ◦C, který má podobnou strukturu jako α-Al2O3 a slouž́ı jako nukleačńı zárodek pro

vznik α-Al2O3.

Obr. 2.22: Závislost teploty trans-
formace z γ-Al2O3 do α-Al2O3 na
třet́ım prvku v materiálu Al2O3 s La,
Ce, Nd, Gd, Cu a Fe. Čárkovaná
čára představuje teplotu transformace v
čistém materiálu Al2O3. Teploty transfor-
mace byly určeny z DSC křivek źıskaných
během ohřevu materiálu ve vzduchu rych-
lost́ı 20 ◦C/min. Upraveno dle [43].

2.4.2. Vliv přidáńı Cu do Al2O3

Vzhledem k tomu, že obsahem disertačńı práce je vyšetřováńı vysokoteplotńı stability

a fázových transformaćı v tenkých vrstvách Al–Cu–O, je vlivu přidáńı Cu do Al2O3 věnována

tato samostatná podkapitola.

Práce zabývaj́ıćı se př́ıpravou a charakterizaćı materiál̊u Al2O3 obsahuj́ıćıch Cu většinou

vycháźı z rovnovážného fázového diagramu, který je vyobrazen na obr. 2.23 [46]. Z tohoto

diagramu je vidět, že pokud smı́śıme oxidy Al2O3 a CuO, jsou tyto materiály při teplotách

nižš́ıch než 612 ◦C vzájemně nerozpustné. Při teplotách nad 612 ◦C se tyto dva oxidy stávaj́ı

vzájemně rozpustnými a mohou se vytvářet dvě ternárńı vysokoteplotńı fáze – CuAl2O4

a CuAlO2. V rovnovážném diagramu je Al2O3 vždy reprezentováno termodynamicky stabilńı

fáźı α-Al2O3.
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Obr. 2.23: Rovnovážný fázový diagram
systému CuO–Al2O3 při pO2=0,21 atm.
Převzato z [46].

Tsuchida a spol. [47] se zabývali fázovými transformacemi v jednofázových materiálech

(CuO, Al2O3, CuAl2O4) a také ve dvoufázovém systému CuO–Al2O3, přičemž byly zkoumány

jak metastabilńı fáze Al2O3 (θ, γ) tak termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3. Jednotlivé ma-

teriály byly připraveny chemickými metodami z prekurzor̊u. Fázové transformace prob́ıhaj́ıćı

v těchto materiálech během jejich ohřevu ve vzduchu byly zkoumány pomoćı TG–DTA (ter-

mogravimetrická analýza v kombinaci s diferenciálńı termickou analýzou) spolu s in-situ XRD

analýzou (analýzou umožňuj́ıćı źıskat rentgenogram fázového složeńı materiálu př́ımo během

ohřevu). Jednofázové systémy byly v práci studovány za účelem lepš́ıho porozuměńı fázovým

transformaćım ve složitěǰśım systému CuO–Al2O3. Bylo zde ukázáno, že struktura Al2O3

v systému CuO–Al2O3 výrazně ovlivňuje fázové transformace, které prob́ıhaj́ı během ohřevu

tohoto systému. Čistý materiál γ-Al2O3 se transformuje do α-Al2O3 při teplotě 1235 ◦C.

Na obr. 2.24(a) je ukázáno fázové složeńı materiálu CuO–γ-Al2O3 źıskané z in-situ rentgeno-

gramů během ohřevu až do teploty 1200 ◦C. Z obrázku je vidět, že při teplotě ∼ 850 ◦C zač́ıná

klesat intenzita reflex́ı od fáze CuO a zač́ıná se objevovat fáze CuAl2O4. Autoři zde konstatuj́ı,

že vzhledem k překryvu pozic reflex́ı fáźı γ-Al2O3 a CuAl2O4 je problematické přesně určit

přesnou teplotu vzniku fáze CuAl2O4. Dále je vidět, že při teplotě ∼1130 ◦C zač́ıná klesat

intenzita reflex́ı od fáze CuAl2O4 a zač́ıná se objevovat fáze CuAlO2. Rozd́ılné fázové transfor-

mace byly zaznamenány v př́ıpadě systému CuO–α-Al2O3 (viz obr. 2.24(b)). Během ohřevu
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tohoto systému lze pozorovat, že nebyla zaznamenána př́ıtomnost fáze CuAl2O4. V materiálu

CuO–α-Al2O3 lze během ohřevu detekovat vytvářeńı fáźı CuAlO2 a Cu2O. Během ohřevu

nad teplotu 1050 ◦C vzniká také daľśı krystalická fáze, kterou autoři nebyli schopni identi-

fikovat. Autoři označuj́ı tuto fázi jako neznámou a konstatuj́ı, že př́ıtomnost této fáze byla

detekována také po ohřevu na teploty nad 1300 ◦C materiálu CuO–γ-Al2O3 (tato fáze neńı

ukázána na obr. 2.24(a), protože se fáze vyskytuje při vyšš́ı teplotě než je maximálńı měřená

teplota). Z výsledk̊u této rozsáhlé studie vyplývá, že v závislosti na fázi Al2O3 v systému

CuO–Al2O3 lze během ohřevu pozorovat rozd́ılné fázové transformace. Zároveň se autor̊um

pomoćı použitých technik (TG–DTA a XRD) nepodařilo identifikovat neznámou fázi, kterou

detekovali při teplotách nad 1000 ◦C.

Obr. 2.24: Fázové složeńı materiálu (a) CuO–γ-Al2O3 a (b) CuO–α-Al2O3 při r̊uzných teplotách. Upraveno
dle [47].

El-Shobaky a spol. [48] sledovali fázové transformace v systémech CuO–Al2O3 s r̊uzným

poměrem jednotlivých složek. Systémy byly připraveny smı́seńım Cu(NO3)2 · 3 H2O spolu

s Al(OH)3 a následným tepelným zpracováńım a drceńım výsledné směsi. Fázové transfor-

mace v materiálech během ohřevu rychlost́ı 10 ◦C/min ve vzduchu byly studovány pomoćı

rentgenové difrakce. V práci bylo ukázáno, že čistý hydroxid hlinitý (Al(OH)3) má až do tep-

loty 700 ◦C amorfńı strukturu. Při teplotě 900 ◦C lze detekovat př́ıtomnost krystalické fáze

γ-Al2O3, která se při teplotě 1000 ◦C transformuje do θ-Al2O3 (při této teplotě byla dete-

kována také př́ıtomnost malého množstv́ı fáze κ-Al2O3). Zvýšeńı teploty na 1100 ◦C má za

následek jednak zlepšeńı krystalinity dř́ıve identifikovaných fáźı (θ- a κ-) a také vznik fáze

α-Al2O3. V př́ıpadě ohřevu systémů obsahuj́ıćıch Cu nedocháźı až do teploty 500 ◦C k žádné

změně výchoźı struktury a CuO je jedinou detekovanou krystalickou fáźı (hydroxid hlinitý

si zachovává amorfńı strukturu). Při teplotě 700 ◦C lze již detekovat kromě fáze CuO také

fázi CuAl2O4, což indikuje, že CuO a amorfńı Al2O3 spolu reaguj́ı a vytvář́ı fázi CuAl2O4.

Na obr. 2.25(a) jsou ukázány rentgenogramy po ohřevu směśı s r̊uzným poměrem jednot-

livých složek (1 : 4, 1 : 2 a 1 : 1) ve vzduchu na teplotu 900 ◦C. Z obrázku je vidět, že v př́ıpadě

ńızkého obsahu Cu(NO3)2 ve směsi, lze detekovat pouze fázi CuAl2O4, zat́ımco v př́ıpadě

poměru směsi 1 : 2 lze již při této teplotě detekovat fázi α-Al2O3. V př́ıpadě vyšš́ıho obsahu
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Cu(NO3)2 lze kromě fáze CuAl2O4 detekovat také fázi CuO. Na obr. 2.25(b) jsou zobrazeny

rentgenogramy totožných směśı po ohřevu na teplotu 1100 ◦C ve vzduchu. Z obrázku je vidět,

že v př́ıpadě ńızkého obsahu Cu(NO3)2 ve směsi se v materiálu vedle fáze CuAl2O4 vytvář́ı

také fáze α-Al2O3 a stejné fázové složeńı má také materiál s poměrem směsi 1 : 2. Poměr směsi

1 : 1 má za následek vytvořeńı kromě fáze CuAl2O4 také vytvořeńı fáze CuAlO2, což autoři

od̊uvodňuj́ı rozkladem fáze CuAl2O4 a pravděpodobně také reakćı Cu2O s Al2O3. Jedńım

z d̊uležitých závěr̊u této práce je, že při vhodném množstv́ı Cu(NO3)2 lze př́ıtomnost fáze

α-Al2O3 detekovat již při teplotě 900 ◦C.

Obr. 2.25: Rentgenogramy po ohřevu směśı dusičnanu měd’natého (Cu(NO3)2) a hydroxidu hlinitého
(Al(OH)3) s r̊uzným poměrem jednotlivých složek ve vzduchu na teplotu (a) 900 ◦C a (b) 1100 ◦C. (�) znač́ı
α-Al2O3, (4) CuO a (�) CuAl2O4. Upraveno dle [48].

Ozawa a spol. [49] studovali fázové transformace v materiálu Al2O3 a v materiálu Al2O3

s obsahem Cu 10 mol. %. Materiál Al2O3 s obsahem Cu 10 mol. % byl připraven smı́seńım

prášku γ-Al2O3 s vodným roztokem Cu(NO3)2 a následným tepelným zpracováńım a drceńım

výsledné směsi. Fázové transformace během ohřevu ve vzduchu byly studovány pomoćı rent-

genové difrakce. Na obr. 2.26 jsou ukázány rentgenogramy studovaných materiál̊u po ohřevu

na r̊uzné teploty s výdrž́ı 3 hodiny. Z rentgenogramů materiálu Al2O3 (viz obr. 2.26(a)) je

vidět, že výchoźı materiál má strukturu γ-Al2O3. S rostoućı teplotou se struktura γ-Al2O3

nejprve transformuje do δ-Al2O3 a následně do θ-Al2O3. Při teplotě 1050 ◦C lze pozorovat

již také př́ıtomnost fáze α-Al2O3, jej́ıž množstv́ı v materiálu se po ohřevu na teplotu 1100 ◦C

zvyšuje. V př́ıpadě materiálu Al2O3 s 10 mol. % Cu lze pozorovat zcela rozd́ılné chováńı. Po

ohřevu na teplotu 500 ◦C, což je teplota, při které byl materiál připravován, lze detekovat

kromě fáze γ-Al2O3 také př́ıtomnost krystalické fáze CuO (viz obr. 2.26(b)). Při teplotě
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800 ◦C se rentgenogram jev́ı velmi podobně jako rentgenogram čistého materiálu γ-Al2O3 –

jedinou detekovanou fáźı je fáze γ-Al2O3. Nepř́ıtomnost fáze CuO v materiálu s 10 mol. % Cu

autoři vysvětluj́ı t́ım, že tato fáze zreagovala s povrchem γ-Al2O3, aniž by tato reakce měla za

následek vytvořeńı nové krystalické fáze. Při teplotách 830 ◦C – 950 ◦C se na rentgenogramu

tohoto materiálu objevuje nová krystalická fáze, která dle autor̊u nebyla doposud nikde za-

znamenána. Autoři tuto fázi nazvali Cu–modifikované Al2O3. Tato fáze je na rentgenogramu

na obr. 2.26(b) reprezentována plnými kolečky. Po ohřevu na teplotu 875 ◦C se vedle této

fáze v materiálu objevuje také fáze δ-Al2O3. Prvńı reflexe od termodynamicky stabilńı fáze

α-Al2O3 lze pozorovat při teplotě 950 ◦C, kdy se v materiálu vyskytuje tato fáze společně

s fáźı CuAl2O4 a Cu–modifikovaným Al2O3. Po ohřevu na teploty 1050 ◦C a 1100 ◦C byly

v materiálu detekovány fáze α-Al2O3, CuAl2O4 a CuO. Jedńım z d̊uležitých závěr̊u této práce

je to, že oproti čistému materiálu γ-Al2O3 se během ohřevu materiálu Al2O3 s 10 mol. % Cu

nevytvář́ı fáze θ-Al2O3 a fáze Cu-modifikované Al2O3 se zač́ıná transformovat do α-Al2O3

při teplotě 950 ◦C.

Obr. 2.26: Rentgenogramy po ohřevu materiálu (a) Al2O3 a (b) Al2O3 s obsahem Cu 10 mol. % na r̊uzné
teploty ve vzduchu s výdrž́ı 3 hodiny. (◦) znač́ı γ-Al2O3, (⊗) δ-Al2O3, (�) θ-Al2O3, (�) α-Al2O3, (N) CuO
a (�) CuAl2O4, (•) Cu-modifikované Al2O3. Upraveno dle [49].
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Z uvedených studíı je vidět, že přidáváńı Cu, resp. CuO, do materiálu Al2O3 má za

následek sńıžeńı teploty, při které lze pozorovat př́ıtomnost termodynamicky stabilńı fáze

α-Al2O3, až na 900 ◦C. Všechny tyto studie byly však prováděny na materiálech ve formě

prášku. Studiu materiál̊u Al2O3 s obsahem Cu ve formě tenkých vrstev se věnuje podstatně

méně publikaćı.

Fujimura a spol. [50] studovali fázové transformace prob́ıhaj́ıćı během ohřevu dvouvr-

stvého systému Cu/Al2O3, kdy na vyleštěný substrát α-Al2O3 byla nanesena 0,5µm tenká

vrstva Cu. Pomoćı in-situ rentgenové difrakce bylo zjǐstěno, že ohřev tohoto systému rych-

lost́ı 60 ◦C/min ve vzduchu na teploty 1025 ◦C – 1194 ◦C má za následek nejprve oxidaci Cu

na povrchu za vytvořeńı oxidu CuO a následně redukci tohoto oxidu na Cu2O. Tato fáze

dále reaguje s Al2O3 za vytvořeńı fáze CuAlO2. Schematicky je tento proces ukázán na

obr. 2.27. Autoři pro srovnáńı provedli totožné procedury ohřevu také v duśıkové atmosféře

bez př́ıtomnosti kysĺıku. Během tohoto ohřevu nepozorovali vytvořeńı fáźı CuO, Cu2O ani

CuAlO2, což indikuje, že tyto fáze vznikaj́ı reakćı Cu s kysĺıkem z okolńı atmosféry, zat́ımco

fáze CuAlO2 je výsledkem reakce Cu2O a Al2O3.

Obr. 2.27: Schematické znázorněńı
fázových transformaćı prob́ıhaj́ıćıch
během ohřevu systému Cu/Al2O3 ve
vzduchu teploty 1194 ◦C. Upraveno
dle [50].

Shy a spol. [51] použili magnetronové naprašováńı pro vytvořeńı dvouvrstvého systému

Al2O3/Cu2O. Následným vysokorychlostńım ohřevem rychlost́ı 50 ◦C/s ve vzduchu na teplotu

1100 ◦C s výdrž́ı 40 minut byla vytvořena vrstva CuAlO2. Fázové složeńı výsledné struktury

bylo potvrzeno pomoćı rentgenové difrakce. Schematické znázorněńı vytvořeńı fáze CuAlO2

je ukázáno na obr. 2.28. V práci bylo ukázáno, že vysoká rychlost ohřevu je nezbytná pro

zamezeńı oxidace fáze Cu2O při teplotách kolem 900 ◦C. Autoři konstatovali, že při teplotách

nad 1000 ◦C je fáze Cu2O v kapalném stavu a může tedy docházet k částečnému úniku této

fáze do okolńı atmosféry, proto je výsledná tloušt’ka vrstvy CuAlO2 nižš́ı, než očekávali. Ve

své daľśı práci Shy a spol. [52] studovali vliv okolńı atmosféry a rychlosti ohřevu na vytvořeńı

fáze CuAlO2 v dvouvrstvém systému Al2O3/Cu2O, který byl studován v publikaci [51]. Bylo

zde ukázáno, že ohřev v čistém kysĺıku má za následek oxidaci fáze Cu2O a vytvořeńı fáze

CuAl2O4 namı́sto fáze CuAlO2. Stejný jev byl pozorován také během ohřevu systému ve

vzduchu rychlost́ı < 7 ◦C/min.

Yu a spol. [53] studovali fázové transformace v tenkých vrstvách připravených pomoćı

magnetronového naprašováńı z kompozitńıho Cu0,5Al0,5 terče ve směsi O2 + Ar v poměru 3 : 1.
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Podmı́nky př́ıpravy vrstev byly zvoleny tak, aby výsledné zastoupeńı jednotlivých prvk̊u ve

vrstvách odpov́ıdalo stechiometrickému CuAlO2 (tedy poměr Cu/Al/O odpov́ıdal 25 : 25 : 50).

Obr. 2.28: Schematické znázorněńı vy-
tvořeńı fáze CuAlO2 z dvouvrstvého
systému Al2O3/Cu2O během vysokorych-
lostńıho ohřevu rychlost́ı 50 ◦C/s ve vzdu-
chu na teplotu 1100 ◦C s výdrž́ı 40 minut.
Upraveno dle [51].

Fázové transformace během ohřevu v argonu byly zkoumány pomoćı rentgenové difrakce.

Bylo zde ukázáno, že připravené vrstvy Cu–Al–O měly amorfńı strukturu. Vrstvy byly ž́ıhány

na r̊uzné teploty v rozmeźı 500 ◦C – 900 ◦C s výdrž́ı na dané teplotě 4 hodiny. Z obr. 2.29, na

kterém jsou uvedeny rentgenogramy vyhřátých vrstev, je vidět, že při teplotě 500 ◦C krysta-

lizuje v amorfńı struktuře fáze CuO. Při teplotách 600 ◦C – 700 ◦C lze ve vrstvách detekovat

vedle fáze CuO také fáze CuAlO2 a CuAl2O4. S rostoućı teplotou se dominantńı fáźı ve vrstvě

stává fáze CuAlO2. Při teplotách nad 800 ◦C je tato fáze jedinou, která byla detekována.

Autoři, však konstatovali, že analýza prvkového složeńı vrstvy po ohřevu na teplotu 800 ◦C

ukázala, že se nejedná o stechiometrické CuAlO2 (poměr Cu/Al/O odpov́ıdal 24,8 : 24,2 : 51).

Obr. 2.29: Rentgenogramy vrstev Cu–
Al–O po ohřevu na r̊uzné teploty v ar-
gonu po dobu 4 hodin. (N) znač́ı CuO,
(�) CuAl2O4, (•) CuAlO2. Upraveno dle
[53].

Jak je patrné z výše uvedených studíı [50, 51, 53], tak ćılem publikaćı, které se věnuj́ı

tenkovrstvým materiál̊um Al2O3 s obsahem Cu, je předevš́ım vytvořeńı vysokoteplotńı fáze

CuAlO2. Obsah Cu v Al2O3 v těchto studíıch je dostatečný pro vytvořeńı této vysokoteplotńı

fáze (Cu : Al∼ 1 : 1). Žádná z publikovaných studíı se nevěnuje systematickému vyšetřováńı

vlivu přidáńı malého množstv́ı Cu (≤ 10 at. %) do Al2O3 na teplotńı stabilitu a fázové trans-

formace prob́ıhaj́ıćı ve výsledných tenkovrstvých materiálech během jejich ohřevu.
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2.5. Oxidačńı odolnost materiál̊u na bázi ZrB2 a HfB2

Diboridy zirkonia a hafnia (ZrB2, resp. HfB2) jsou keramické materiály, které vykazuj́ı řadu

zaj́ımavých vlastnost́ı jako např́ıklad [54]:

• vysokou chemickou stabilitu,

• dobrou tepelnou vodivost – 60 W/mK (ZrB2); 104 W/mK (HfB2),

• dobrou elektrickou vodivost – 10×10−8 Ω m (ZrB2); 9,1×10−8 Ω m (HfB2),

• dobré mechanické vlastnosti – vysokou tvrdost: 23 GPa (ZrB2); 28 GPa (HfB2),

• vysokou teplotu táńı: 3245 ◦C (ZrB2); 3380 ◦C (HfB2),

• dobrou oxidačńı odolnost.

Dı́ky vysoké teplotě táńı se tyto materiály řad́ı mezi tzv. vysokoteplotńı keramiky (
”
Ultra-

High Temperature Ceramics“ – UHTC). Velká pozornost je věnována těmto materiál̊um

předevš́ım pro jejich použit́ı v leteckém pr̊umyslu, kde by sloužily jako ochranné povlaky

komponent, které jsou vystavované vysokým teplotám [55].

V př́ırodě se tyto materiály běžně nevyskytuj́ı. Nejčastěǰśım zp̊usobem, jakým jsou tyto

materiály připravovány je sintrováńı z práškových prekurzor̊u za velmi vysokých teplot a tlak̊u

(∼ 2000 ◦C, resp. ∼ 10 MPa), nebo chemickou syntézou z prekurzor̊u v r̊uzném skupenstv́ı [54].

Charakterizaci materiál̊u ZrB2 a HfB2 z hlediska struktury, mechanických vlastnost́ı i oxidačńı

odolnosti se věnuje několik ucelených studíı [54, 56–58].

Fahrenholtz a spol. [54] publikovali přehledový článek o materiálech ZrB2 a HfB2. Tento

přehledový článek shrnuje dosavadńı znalosti ohledně těchto materiál̊u. Jak bylo řečeno, vyka-

zuj́ı tyto materiály řadu zaj́ımavých vlastnost́ı a také dobrou oxidačńı odolnost při vysokých

teplotách. Tato vlastnost je dána nejen vysokou teplotou táńı těchto materiál̊u, ale také t́ım,

že během ohřevu v atmosféře s př́ıtomnost́ı kysĺıku oxiduj́ı tyto materiály dle následuj́ıćıch

rovnic:

ZrB2 (s) +
5

2
O2 (g)→ ZrO2 (s) + B2O3 (l), (2.3)

HfB2 (s) +
5

2
O2 (g)→ HfO2 (s) + B2O3 (l). (2.4)

Proces oxidace je u obou materiál̊u z termodynamického hlediska možný při všech tep-

lotách, avšak při teplotách nižš́ıch než ∼ 700 ◦C je rychlost tohoto procesu velmi ńızká.

Na obr. 2.30(a) je ukázána typická termogravimetrická (TG) křivka zaznamenaná během

ohřevu materiálu ZrB2 ve vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min na teplotu 1500 ◦C. Z obrázku je

vidět, že při teplotách nižš́ıch než 700 ◦C jsou změny hmotnosti materiálu zanedbatelné.

V rozmeźı teplot ∼ 700 ◦C – 1100 ◦C lze pozorovat pozvolný nár̊ust hmotnosti, který se s

daľśım zvyšováńım teploty prudce zvyšuje.
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Obr. 2.30: Typická termogravimetrická křivka zaznamenaná během ohřevu materiálu (a) ZrB2 a (b) ZrB2–
SiC ve vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min na teplotu 1500 ◦C. Upraveno dle [54].

Studie zabývaj́ıćı se oxidačńı odolnost́ı materiál̊u ZrB2 [54, 56–58] vysvětluj́ı chováńı to-

hoto materiálu tak, že se během ohřevu nejprve na povrchu materiálu vytvář́ı souvislá vrstva

tvořená oxidy ZrO2 a B2O3, která je d̊usledkem oxidace ZrB2 (viz rovnice (2.3)). Oxid ZrO2 je

v pevném skupenstv́ı tvoř́ıćı fázi m-ZrO2 (teplota táńı ZrO2 =∼ 2715 ◦C), zat́ımco oxid B2O3

je v kapalném skupenstv́ı (teplota táńı B2O3 =∼ 450 ◦C). Tato souvislá povrchová vrstva

vytvář́ı efektivńı bariéru proti pronikáńı kysĺıku k samotnému materiálu ZrB2 a chráńı ho

tak před výraznou degradaćı. Při teplotách nad 1100 ◦C se zač́ıná kromě procesu oxidace

projevovat také proces těkáńı B2O3:

B2O3 (l)
∼ 1100◦C−−−−−−→ B2O3 (g) (2.5)

Těkáńı oxidu B2O3 z povrchu materiálu má za následek kromě poklesu jeho hmotnosti

také vytvářeńı pórovité oxidové struktury tvořené krystalickým oxidem ZrO2. V d̊usledku

vzniklých pór̊u neplńı povrchová oxidová struktura ochrannou funkci a docháźı k rychlé oxi-

daci ZrB2. To je spojeno s výrazným nár̊ustem hmotnosti (i přesto, že se B2O3 uvolňuje

z oxidovaného materiálu). Schematicky je toto chováńı ukázáno na obr. 2.31. Toto schema-

tické znázorněńı pr̊uběhu oxidace materiálu ZrB2 publikovali Parthasarathy a spol. [59, 60],

kteř́ı se věnovali mechanismu procesu oxidace materiál̊u ZrB2 a HfB2 z teoretického hlediska.

Z navrženého mechanismu také vyplývá, že lze očekávat vyšš́ı oxidačńı odolnost materiálu

HfB2 oproti ZrB2. Důvodem je (1) rozd́ıl v teplotě fázové transformace vznikaj́ıćıho oxidu, při

které docháźı ke změně objemu a vzniku trhlin (m-ZrO2 → t-ZrO2 při ∼ 1100 ◦C vs. m-HfO2

→ t-HfO2 při ∼ 1700 ◦C), a (2) nižš́ı koeficient difuze kysĺıku ve fázi HfO2 oproti ZrO2.
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2.5 Oxidačńı odolnost materiál̊u na bázi ZrB2 a HfB2

Obr. 2.31: Schematické znázorněńı
mechanismu procesu oxidace materiálu
ZrB2. Upraveno dle [60].

V jiných studíıch bylo ukázáno, že přidáńı fáze SiC do ZrB2 má pozitivńı vliv na oxidačńı

odolnost výsledného kompozitńıho materiálu ZrB2-SiC [54,61–67]. Tento efekt je d̊usledkem

toho, že během ohřevu oxiduje také fáze SiC dle následuj́ıćı rovnice a vytvář́ı se amorfńı oxid

SiO2, který tvoř́ı efektivńı bariéru proti pronikáńı kysĺıku do materiálu ZrB2-SiC.

SiC (s) +
3

2
O2 (g)→ SiO2 (s) + CO (g) (2.6)

Jako optimálńı byl nalezen obsah SiC v rozmeźı 20 – 30 obj. % [65,67]. V př́ıpadě, že je obsah

SiC př́ılǐs vysoký docháźı k opětovnému zhoršeńı oxidačńı odolnosti kompozitu v d̊usledku

uvolňováńı uhĺıku ve formě CO (př́ıp. CO2).

Na obr. 2.30(b) je ukázána typická TG křivka zaznamenaná během ohřevu materiálu

ZrB2–20 obj. % SiC ve vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min na teplotu 1500 ◦C. Porovnáńım této

křivky s křivkou čistého materiálu ZrB2 (viz obr. 2.30(a)) je vidět, že celkový nár̊ust hmotnosti

detekovaný během ohřevu je v př́ıpadě materiálu ZrB2–SiC několikanásobně nižš́ı.

Rezaie a spol. [65] studovali pomoćı termogravimetrie (TG), skenovaćı elektronové mik-

roskopie (SEM) a energiově disperzńı spektroskopie (EDS) změny ve struktuře materiálu

ZrB2–30 obj. % SiC během jeho ohřevu ve vzduchu rychlost́ı 5 ◦C/min na r̊uzné teploty

s výdrž́ı 30 min. TG křivka zaznamenaná během ohřevu na teplotu 1500 ◦C měla téměř

totožný pr̊uběh, jako TG křivka na obr. 2.30(b) – celkový nár̊ust hmotnosti detekovaný při

teplotě 1300 ◦C byl ∼ 0,018 mg/cm2 a křivka vykazovala nemonotónńı pr̊uběh. Až do teploty

800 ◦C je proces oxidace fáźı ZrB2 a SiC zanedbatelný a na křivce lze pozorovat pouze za-

nedbatelnou změnu hmotnosti. V rozmeźı teplot 800 ◦C – 1200 ◦C zač́ıná hmotnost materiálu

nar̊ustat, což je d̊usledkem oxidace fáze ZrB2 (viz rovnice (2.3)). Na obr. 2.32(a) je ukázán

pohled v řezu na materiál ZrB2–30 obj. % SiC po jeho ohřevu na 1000 ◦C s výdrž́ı 30 min. Z

obrázku je vidět, že na povrchu lze detekovat ∼ 2µm tlustou vrstvu oxidu B2O3. Pod touto

vrstvou je ∼ 6µm tlustá vrstva tvořená oxidem ZrO2 a fáźı SiC. Pod těmito vrstvami se

nacháźı nezoxidovaný materiál ZrB2–SiC. Z tohoto složeńı povrchu zoxidovaného materiálu
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je vidět, že až do teploty 1000 ◦C oxiduje pouze fáze ZrB2, zat́ımco fáze SiC z̊ustavá nedotčena

a je obklopena oxidem ZrO2.

Obr. 2.32: Pohled v řezu na materiál ZrB2–30 obj. % SiC po ohřevu na (a) 1000 ◦C, (b) 1200 ◦C a (b) 1400 ◦C
ve vzduchu rychlost́ı 5 ◦C/min s výdrž́ı 30 min na dané teplotě. Sńımky byly źıskány pomoćı SEM. Upraveno
dle [65].

Stejně jako v př́ıpadě čistého materiálu ZrB2 se zde při teplotách nad 1200 ◦C zač́ıná

výrazně projevovat proces těkáńı B2O3, avšak d́ıky př́ıtomnosti SiC již docháźı i k oxidaci

této fáze dle rovnice (2.6). Během procesu oxidace SiC se vedle plynného oxidu CO vytvář́ı

také oxid SiO2 s amorfńı strukturou. Na obr. 2.32(b) je pohled v řezu na materiál po ohřevu

na teplotu 1200 ◦C s výdrž́ı 30 min. Z obrázku je vidět, že v povrchové struktuře již nelze de-

tekovat souvislou vrstvu oxidu B2O3, avšak zcela na povrchu je < 1µm tlustá souvislá vrstva

oxidu SiO2. Autoři tuto vrstvu nazývaj́ı
”
SiO2–rich“, tedy vrstvu bohatou na SiO2, protože

předpokládaj́ı, že tato vrstva obsahuje také oxid B2O3, který d́ıky vznikaj́ıćı kompaktńı vrstvě

SiO2 na povrchu nemohl vytěkat do okoĺı. Tyto dvě fáze dohromady tvoř́ı borosilikátové sklo,

které velmi efektivně chráńı materiál před oxidaćı. Po ohřevu na teploty 1400 ◦C a 1500 ◦C

bylo fázové složeńı vrstev na povrchu zoxidovaného materiálu velmi podobné. Na obr. 2.32(c)

je ukázán pohled na jeho řez po ohřevu na teplotu 1400 ◦C s výdrž́ı 30 min. Z obrázku je

vidět, že se na povrchu materiálu vytvář́ı tlustá vrstva oxidu SiO2, pod ńıž lze detekovat

podobně tlustou vrstvu tvořenou ze ZrO2 a ZrB2. Tato vrstva vykazuje výrazně pórovitou

strukturu, což je zp̊usobeno oxidaćı fáze SiC, jej́ıž produkty (SiO2, CO) se v této vrstvě

v̊ubec nenacháźı. Mezi těmito dvěma vrstvami je tenká oblast, kde jsou oxidy SiO2 a ZrO2.

Termodynamická analýza těchto proces̊u dále ukázala, že je pravděpodobné, že vedle výše

zmiňovaných proces̊u může také vznikat plynná fáze SiO dle rovnice (2.7), která má tendence

těkat do okoĺı vrstvy, avšak následně reaguje s kysĺıkem a vytvář́ı se tak SiO2 v kapalném sku-

penstv́ı (viz rovnice (2.8)). Tento teoretický předpoklad podporuje vznik pórovité struktury

bez př́ıtomnosti jakýchkoliv fáźı obsahuj́ıćıch Si nebo C.

SiC (s) + O2 (g)→ SiO (g) + CO (g) (2.7)
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2SiO (g) + O2 (g)→ 2SiO2 (l) (2.8)

Tato studie velmi dobře ukázala existenci v́ıcevrstvé struktury vznikaj́ıćı na povrchu ma-

teriálu ZrB2–30 obj. % SiC během jeho ohřevu na vysoké teploty. Bylo zde ukázáno, že se

tato struktura tvořená oxidy SiO2, ZrO2 a stopově také B2O3 výrazně pod́ıĺı na ochraně

výchoźıho materiálu před daľśı oxidaćı.

V jiné studii provedli Mallik a spol. [61] srovnáńı materiál̊u ZrB2–SiC a HfB2–SiC s ob-

sahem SiC 20 obj. %. Kompozitńı materiály byly připraveny sintrováńım jednofázových ma-

teriál̊u. Oxidačńı odolnost připravených materiál̊u byla studována pomoćı TG v kombinaci s

XRD, SEM a EDS. Na obr. 2.33 jsou ukázány TG křivky zaznamenané během ohřevu těchto

materiál̊u ve vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min do teploty 1300 ◦C. Z obrázku je vidět, že v ma-

teriálu ZrB2–SiC se hmotnost zač́ıná zvyšovat při teplotě ∼ 740 ◦C a následně téměř lineárně

nar̊ustá až do teploty 1200 ◦C. Při teplotách nad 1200 ◦C lze pozorovat výrazný nár̊ust hmot-

nosti. Odlǐsnou situaci lze pozorovat v materiálu HfB2–SiC, kde lze mı́rný nár̊ust hmotnosti

pozorovat při teplotách ∼ 500 ◦C. Dále se nár̊ust hmotnosti lineárně zvyšuje až do teploty

1100 ◦C. Daľśı zvyšováńı teploty až do 1300 ◦C má za následek pokles hmotnosti materiálu.

Obr. 2.33: Termogravimetrická křivka
zaznamenaná během ohřevu materiálu
ZrB2–SiC a materiálu HfB2–SiC s obsa-
hem SiC 20 obj. % ve vzduchu rychlost́ı
10 ◦C/min do teploty 1300 ◦C. Upraveno
dle [61].

Porovnáńım TG křivek obou materiál̊u je vidět, že hmotnostńı nár̊ust detekovaný při

teplotě 1300 ◦C je v př́ıpadě materiálu HfB2–SiC několikanásobně nižš́ı. Pro identifikaci jed-

notlivých proces̊u byla provedena podrobná studie oxidové vrstvy vznikaj́ıćı na povrchu jed-

notlivých materiál̊u po jejich izotermickém ohřevu na teplotách 1200 ◦C a 1300 ◦C s výdrž́ı

1 h, 24 h a 100 h. Pomoćı této studie bylo ukázáno, že nár̊ust hmotnosti materiál̊u ZrB2, resp.

HfB2, při teplotě 740 ◦C, resp. 500 ◦C, je spojen s oxidaćı základńıho materiálu dle rovnice

(2.3), resp. (2.4). Dále byly jednotlivé procesy, které zde autoři popsali, totožné s procesy,

které byly ukázány v dř́ıve zmı́něné studii [65], tedy při vyšš́ıch teplotách zač́ıná oxidovat

i fáze SiC a vytvář́ı se tak na povrchu materiálu oxidová struktura obsahuj́ıćı ZrO2 (resp.
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HfO2), SiO2 a B2O3, která chráńı výchoźı materiál. V této studii je experimentálně potvrzen

teoretický předpoklad [59,60], že je oxidačńı odolnost materiál̊u na bázi HfB2 vyšš́ı.

Wu a spol. [68] věnovali pozornost vlivu přidáńı fáze BN do materiálu ZrB2–SiC za účelem

zvýšeńı obrobitelnosti těchto materiál̊u. V této studii byly zkoumány systémy ZrB2–SiC

(4 : 1) a ZrB2–SiC–BN s r̊uzným poměrem jednotlivých komponent (4 : 1 : 2,14 ; 4 : 2,5 : 2,78

a 4 : 2,5 : 3,5). Jednotlivé materiály byly připraveny sintrováńım práškových jednofázových

materiál̊u v daném poměru. Oxidačńı odolnost byla studována pomoćı TG v kombinaci

s XRD, SEM a EDS. Materiály byly ohř́ıvány ve vzduchu na teplotu 1500 ◦C s výdrž́ı

2 h. Dále byla také prováděna izotermická měřeńı na vybraných teplotách s r̊uznou dobou

výdrže a následně byla stanovována změna hmotnosti materiálu po tomto ohřevu. Bylo zde

ukázáno, že přidáńı fáze BN má pozitivńı vliv na oxidačńı odolnost. Dle autor̊u je d̊uvodem

zlepšeńı oxidačńı odolnosti to, že př́ıtomnost fáze BN zvyšuje celkovém množstv́ı B v ma-

teriálu a umožňuje tak během ohřevu vytvářet v́ıce oxidu B2O3 (nejen během oxidace HfB2

(viz rovnice (2.4)), ale také během oxidace BN (viz rovnice (2.9)).

4BN (s) + 3O2 (g)→ 2B2O3 (l) + 2N2 (g), (2.9)

Stejně jako v př́ıpadě přidáváńı SiC lze i u přidáváńı fáze BN nalézt optimálńı množstv́ı této

fáze, kdy má výsledný materiál nejlepš́ı oxidačńı odolnost. Na obr. 2.34 je ukázána závislost

změny hmotnosti materiál̊u ZrB2–SiC–BN s r̊uzným poměrem jednotlivých komponent na

čase po ž́ıháńı těchto materiál̊u na teplotě 1500 ◦C.

Obr. 2.34: Změna hmotnosti v závislosti
na době ohřevu materiál̊u ZrB2–SiC–BN
s r̊uzným poměrem jednotlivých kompo-
nent: ZS0 – ZrB2–SiC (4 : 1), ZS1 – ZrB2–
SiC–BN (4 : 1 : 2,14), ZS2 – ZrB2–SiC–
BN (4 : 2,5 : 2,78) a ZS3 – ZrB2–SiC–BN
(4 : 2,5 : 3,5). Upraveno dle [68].

Z obrázku je vidět, že nejlepš́ı oxidačńı odolnost vykazuje materiál s poměrem jednotlivých

komponent ZrB2–SiC–BN 4 : 2,5 : 2,78, tedy s obsahem BN 30 obj. %. Toto chováńı autoři

od̊uvodňuj́ı vysokým obsahem fáze SiC, která je zdrojem Si pro vznik ochranného oxidu SiO2

a také je zde obsaženo dostatečné množstv́ı fáze BN pro zvýšeńı obsahu B2O3 ve výsledné

oxidové struktuře. Avšak ve studii bylo také ukázáno, že př́ıtomnost fáze BN má negativńı

vliv na tvrdost výsledného kompozitu, která klesla z 16 GPa (ZrB2–SiC) na 5 – 6 GPa (ZrB2–

SiC–BN).
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Talmy a spol. [69] studovali vliv obsahu fáze Si3N4 v materiálu ZrB2 na oxidačńı odolnost

výsledného kompozitu. Oxidačńı odolnost byla charakterizována pomoćı změny hmotnosti

po ohřevu na vybrané teploty ve vzduchu s výdrž́ı 2 h. Materiál ZrB2 s obsahem Si3N4 5 –

35 obj. % byl připraven sintrováńım jednotlivých fáźı v práškové formě. Během tohoto procesu

však došlo k rozpadu fáze Si3N4 d̊usledkem čehož byly ve výsledném kompozitu pomoćı XRD

mı́sto fáze Si3N4 detekovány fáze BN, ZrSi2 a ZrN. Na obr. 2.35(a) jsou vyneseny změny

hmotnosti materiálu ZrB2–Si3N4 s r̊uzným obsahem Si3N4 v závislosti na teplotě. Součást́ı

obrázku jsou také tloušt’ky oxidu vzniklého na povrchu materiálu ZrB2–Si3N4 po jeho ohřevu

na teplotě 1300 ◦C. Pro srovnáńı jsou zde uvedeny také změny hmotnosti materiálu ZrB2–SiC

ohř́ıvaného na stejné teploty.

Obr. 2.35: Změny hmotnosti kompozitu (a) ZrB2–Si3N4 s r̊uzným obsahem Si3N4 a (b) ZrB2–20 obj. %Si3N4–
10 mol. % CrB2, resp. TaB2, po ohřevu na r̊uzné teploty s výdrž́ı 2 h. Upraveno dle [69].

Z obrázku je vidět, že v př́ıpadě materiál̊u ZrB2–20 obj. % Si3N4 a ZrB2–35 obj. % Si3N4

se snižuje celkový nár̊ust hmotnosti detekovaný po ohřevu na dané teplotě. Materiál ZrB2–

5 obj. % Si3N4 vykazuje vyšš́ı nár̊ust hmotnosti než materiál ZrB2. Autoři tento jev vysvětluj́ı

t́ım, že v př́ıpadě ZrB2 je výrazný proces těkáńı oxidu B2O3, což má za následek snižováńı

výsledné hmotnosti materiálu ZrB2, zat́ımco v př́ıpadě materiálu ZrB2–5 obj. % Si3N4 se

na povrchu vytvář́ı ochranná vrstva, která zamezuje procesu těkáńı, a je proto detekován

vyšš́ı nár̊ust hmotnosti. Tento předpoklad je podpořen také porovnáńım uvedených hodnot

tloušt’ky oxid̊u vytvořených po ohřevu na teplotě 1300 ◦C. V př́ıpadě materiálu ZrB2 s 5 obj. %

Si3N4 je tloušt’ka vytvořeného oxidu nižš́ı (140µm) než v př́ıpadě čistého materiálu ZrB2

(160µm). Tloušt’ka oxidové vrstvy na povrchu materiálu ZrB2–20 obj. % Si3N4 byla pouze

60 µm. Pro nejvyšš́ı studovaný obsah fáze Si3N4 (35 obj. %) nebyla bohužel uvedena tloušt’ka

oxidové vrstvy. Autoři ani v́ıce nediskutovali vliv takto vysokého obsahu Si3N4 na proces

oxidace. Dále byl v této studii ukázán také vliv přidáńı 10 mol. % CrB2, resp. TaB2, na

oxidačńı odolnost výsledného kompozitu ZrB2–20 obj. % Si3N4–10 mol. % CrB2, resp. TaB2.
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Přidáńım třet́ı fáze do kompozitu vznikaj́ı během ohřevu také oxidy Cr, resp. Ta, které jsou

nemı́sitelné s SiO2 a B2O3, a vytvář́ı se tak ještě efektivněǰśı ochranná struktura na povrchu

připraveného kompozitńıho materiálu. Na obr. 2.35(b) jsou ukázány změny hmotnosti těchto

materiál̊u po ohřevu ve vzduchu na zvolené teploty s výdrž́ı 2 h. Z obrázku je vidět, že přidáńı

třet́ı fáze má za následek daľśı zlepšeńı oxidačńı odolnosti výsledných kompozit̊u, které se

projevilo sńıžeńım hmotnostńıho nár̊ustu během ohřevu. Při porovnáńı je také vidět výrazný

rozd́ıl ve změně hmotnosti připravených kompozit̊u oproti materiálu ZrB2–25 obj. % SiC. Při

teplotách nižš́ıch než 1400 ◦C vykazuj́ı kompozity obsahuj́ıćı CrB2 nebo TaB2 nižš́ı nár̊ust

hmotnosti, zat́ımco při teplotě 1500 ◦C je nejnižš́ı hmotnostńı nár̊ust pozorován u materiálu

ZrB2–25 obj. % SiC. Toto chováńı autoři od̊uvodňuj́ı t́ım, že při teplotách nižš́ıch než 1400 ◦C

se projevuje předevš́ım oxidace fáze ZrSi2 oproti fázi SiC, která oxiduje až při teplotách

vyšš́ıch (při teplotě 1500 ◦C je tento efekt výrazný). Z této studie je vidět, že materiál ZrB2–

Si3N4 s obsahem Si3N4 ≤ 35 obj. % vykazuje horš́ı oxidačńı odolnost než materiál ZrB2–SiC.

Přidáńım třet́ı fáze lze dosáhnout zlepšené oxidačńı odolnosti při teplotách ≤ 1400 ◦C, avšak

při teplotě 1500 ◦C vykazuje nejlepš́ı oxidačńı odolnost materiál ZrB2–25 obj. % SiC.

Výše zmı́něné publikace se věnuj́ı studii materiál̊u na bázi ZrB2 a HfB2 připravených

sintrováńım z práškových prekurzor̊u. Z hlediska aplikaćı je perspektivńı věnovat pozornost

těmto materiál̊um také ve formě tenkých vrstev. Avšak materiál̊um na bázi ZrB2 a HfB2

ve formě tenkých vrstev se věnuje podstatně méně publikaćı. Všechny tyto publikace jsou

zaměřeny předevš́ım na př́ıpravu a charakterizaci připravených tenkovrstvých materiál̊u z hle-

diska struktury a elektrických vlastnost́ı [70–76]. Např. Samuelsson a spol. [70] studovali tenké

vrstvy ZrB2 o tloušt’ce 800 nm připravené vysokovýkonovým magnetronovým naprašováńım

z kompozitńıho terče ZrB2. Bylo zde ukázáno, že stechiometrie takto připravených vrstev se

bĺıž́ı ZrB2 a vrstvy maj́ı krystalickou strukturu, která odpov́ıdá ZrB2. Tyto vrstvy vykazo-

valy elektrickou rezistivitu v rozmeźı 1,8×10−6 – 2,5×10−6 Ω m. Oproti hodnotě odpov́ıdaj́ıćı

pro sintrovaný materiál ZrB2 (10×10−8 Ω m) je tato hodnota přibližně 20 krát vyšš́ı. Po-

dobné hodnoty elektrické rezistivity (1,6 – 4,4×10−6 Ω m) byly publikovány také v daľśıch

studíıch [71–76], které se rovněž zabývaly př́ıpravou tenkých vrstev ZrB2 pomoćı metod PVD.

Lze z toho tedy usuzovat, že vyšš́ı hodnoty elektrické rezistivity jsou typické pro tenkovrstvé

materiály ZrB2.

Žádná z dosud publikovaných studíı se nevěnuje oxidačńı odolnosti tenkovrstvých ma-

teriál̊u na bázi ZrB2. Dı́ky unikátńı kombinaci vlastnost́ı, které tyto materiály vykazuj́ı (vy-

soká elektrická vodivost, vysoká tvrdost a vysoká oxidačńı odolnost), má výzkum tenko-

vrstvých materiál̊u na bázi ZrB2 vysoký potenciál.
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3. Ćıle disertačńı práce

Předkládaná disertačńı práce je zaměřena na studium vysokoteplotńıho chováńı metasta-

bilńıch oxidových vrstev a multikomponentńıch neoxidových keramických vrstev.

Jednotlivé ćıle disertačńı práce byly stanoveny takto:

1. Vyšetřit fázové transformace prob́ıhaj́ıćı v magnetronově naprašovaných vrstvách Al2O3

s r̊uzně nadeponovanou strukturou a stanovit kinetické parametry těchto transforma-

čńıch proces̊u.

2. Vyšetřit vliv obsahu Cu na vysokoteplotńı stabilitu a fázové transformace v magnetro-

nově naprašovaných vrstvách Al–Cu–O s obsahem Cu do 10 at. %.

3. Provést systematickou studii vlivu Si a N na oxidačńı odolnost a vysokoteplotńı stabilitu

magnetronově naprašovaných vrstev Zr–B–Si–C(–N).
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4. Zvolené metody zpracováńı

Metastabilńı vrstvy Al2O3 a Al–Cu–O a multikomponentńı vrstvy Zr–B–Si–C(–N) vyšetřo-

vané v této disertačńı práci na vysokoteplotńı chováńı, byly připraveny na katedře fyziky

Západočeské univerzity v Plzni v rámci rozsáhleǰśıho výzkumu. Vysokoteplotńı analýzy (di-

ferenciálńı skenovaćı kalorimetrie, termogravimetrie, ř́ızený vysokoteplotńı ohřev a chlazeńı,

kinetická analýza transformačńıch proces̊u) byly prováděny pouze autorkou této práce. Daľśı

použité metody (rentgenová difrakce, měřeńı prvkového složeńı, spektroskopická elipsometrie,

čtyřbodová metoda, mikroindentace, profilometrie a ab-initio výpočty struktury), které po-

skytly doplňuj́ıćı vědecká data a umožnily objasnit procesy prob́ıhaj́ıćı při vysokoteplotńıch

analýzách, byly prováděny jednotlivými odborńıky na katedře fyziky (pokud neńı uvedeno

dále v práci jinak), ale autorka práce se vždy pod́ılela na jejich vyhodnoceńı a interpretaci.

4.1. Depozice vyšetřovaných vrstev

4.1.1. Vrstvy Al2O3

Vrstvy Al2O3 byly připravovány pomoćı reaktivńıho DC pulzńıho magnetronového napra-

šováńı ve směsi Ar + O2 s použit́ım duálńıho magnetronového systému se dvěma terči Al

o čistotě 99,5 % a pr̊uměru 50 mm. Magnetrony byly ř́ızeny pomoćı DC výkonového zdroje

Huettinger Electronic RMP-10. Všechny vrstvy o tloušt’ce 2 – 4µm byly deponovány v oxi-

dovém naprašovaćım módu na chemicky čǐstěné substráty Al držené na plovoućım potenciálu.

Konstantńı depozičńı parametry při depozici vrstev byly: vzdálenost substrát–terč 110 mm,

opakovaćı frekvence zdroje 50 kHz, parciálńı tlak kysĺıku 0,2 Pa a celkový tlak plynu 1,5 Pa.

Struktura nadeponovaných vrstev byla ř́ızena vhodnou kombinaćı výkonu dodávaného do

výboje (0,6 kW nebo 1,2 kW) a teploty substrátu (bez ohřevu nebo 500 ◦C). Vı́ce detail̊u

o depozičńım systému, který byl použit pro depozici vrstev Al2O3, lze nalézt v [77].

4.1.2. Vrstvy Al–Cu–O

Vrstvy Al–Cu–O byly připravovány pomoćı stejného systému jako vrstvy Al2O3. Mı́sto dvou

terč̊u Al zde byl však použit čistý terč Al spolu s kompozitńım terčem Al/Cu, oba o pr̊uměru

50 mm. Všechny vrstvy o tloušt’ce 2µm byly deponovány v oxidovém naprašovaćım módu na

chemicky čǐstěné substráty Al a Si(100) držené na plovoućım potenciálu. Konstantńı depozičńı

parametry při depozici vrstev byly: vzdálenost substrát–terč 110 mm, výkon dodávaný do

výboje 1,2 kW, teplota substrátu 500 ◦C, opakovaćı frekvence zdroje 25 kHz, parciálńı tlak

kysĺıku 0,2 Pa a celkový tlak plynu 0,5 Pa. Obsah Cu ve vrstvách Al–Cu–O byl ř́ızen délkou

záporného napět’ového pulzu na kompozitńım terči Al/Cu v rozmeźı 12 – 28µs. Vı́ce detail̊u

o depozičńım systému, který byl použit pro depozici vrstev Al–Cu–O, lze nalézt v [77].
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4.2 Charakterizace vyšetřovaných vrstev

4.1.3. Vrstvy Zr–B–Si–C(–N)

Vrstvy Zr–B–Si–C(–N) byly připravovány pomoćı pulzńıho reaktivńıho magnetronového na-

prašováńı v Ar (resp. směsi Ar + N2) s použit́ım planárńıho nevyváženého magnetronu se

složeným terčem. Složený terč je tvořen obdélńıkovou deskou z vysoce čistého slinutého kar-

bidu bóru (B4C) o rozměrech 127× 254× 6 mm, která je překryta destičkami Zr a Si typu P.

Uspořádáńı destiček bylo navrženo tak, aby v erozńı zóně terče byl konstantńı obsah Zr 15 %

a obsah Si se měnil v rozsahu 0 – 50 %. Magnetron byl ř́ızen pomoćı DC pulzńıho výkonového

zdroje RÜBIG MP 120. Vrstvy o tloušt’ce 4 – 5µm byly deponovány na chemicky čǐstěné

substráty Si(100) držené na plovoućım potenciálu. Konstantńı depozičńı parametry při depo-

zici vrstev byly: vzdálenost terč–substrát 100 mm, teplota substrátu 450 ◦C, opakovaćı frek-

vence zdroje 10 kHz, pr̊uměrný výkon na terči 500 W, stř́ıda 85 %, celkový tlak plynu 0,5 Pa.

Vı́ce detail̊u o depozičńım systému, který byl použit pro depozici vrstev Zr–B–Si–C(–N), lze

nalézt v [78].

4.2. Charakterizace vyšetřovaných vrstev

4.2.1. Diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie

Diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie (
”
Differential Scanning Calorimetry“ [25, 26]) je me-

toda založená na měřeńı rozd́ılu teplot mezi referenčńım a vyšetřovaným materiálem během

ř́ızeného ohřevu. Výsledkem této metody je téměř spojitá křivka závislosti tepelného toku bud’

na teplotě (dynamický zp̊usob) nebo na čase, po který je materiál udržován na určité teplotě

(statický, resp. izotermický zp̊usob). Jednotlivé procesy jsou potom na DSC křivce reprezen-

továny exotermickými či endotermickými ṕıky (př́ıklad exotermického ṕıku je ukázán na obr.

4.1). Pro správnou interpretaci DSC křivky je d̊uležité určit tzv.
”
baseline“ – tedy pozad́ı, což

je pr̊uběh závislosti tepelného toku na teplotě/čase, pokud by daný proces neprob́ıhal. Tep-

loty charakterizuj́ıćı daný proces jsou: počátečńı teplota procesu Ti, extrapolovaný počátek

procesu Te, maximálńı teplota ṕıku Tp, extrapolovaný konec procesu Tc a teplota konce pro-

cesu Tf. Plocha těchto ṕık̊u je př́ımo úměrná teplu uvolněnému nebo spotřebovanému během

procesu a výška ṕıku je př́ımo úměrná rychlosti procesu.

Pro kvantitativńı analýzu, tedy určeńı teploty, při které daný proces prob́ıhá, a určeńı

plochy ṕıku, je nezbytná kalibrace př́ıstroje. Ke kalibraci je nejčastěji použ́ıván proces táńı.

Využ́ıvány jsou standardy kov̊u, u nichž je přesně známa teplota táńı a teplo, které je při

tomto procesu spotřebováno. Vhodné je zvolit minimálně 3 r̊uzné standardy, které umožńı

kalibraci př́ıstroje v rozsahu teplot, kdy prob́ıhaj́ı vyšetřované procesy. V tab. 4.1 jsou uvedeny

hodnoty standard̊u, které jsou využ́ıvány ke kalibraci DSC zař́ızeńı.

Použité zař́ızeńı Labsys DSC 1600 je tepelně vodivostńı diferenciálńı skenovaćı kalorimetr

od výrobce Setaram (
”
Heat Flux DSC“). Metoda stanoveńı tepelného toku z/do materiálu

je založena na měřeńı rozd́ılu teplot analyzovaného a referenčńıho materiálu. Měřený signál

rozd́ılu teplot je následně převáděn na tepelný tok. Celý experimentálńı systém obsahuje

kromě diferenciálńıho skenovaćıho kalorimetru také daľśı d́ılč́ı zař́ızeńı: čerpaćı systém,
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4.2 Charakterizace vyšetřovaných vrstev

systém pro napouštěńı plynu a poč́ıtač.

Obr. 4.1: Schematické znázorněńı DSC
ṕıku s vyznačenými charakteristickými
teplotami a proloženou základńı křivkou
(tzv.

”
baseline“ – tečkovaná čára). Ti

symbolizuje počátečńı teplotu procesu, Te

extrapolovaný počátek procesu, Tp ma-
ximálńı teplotu ṕıku, Tc extrapolovaný
konec procesu a Tf teplotu konce procesu.

Tab. 4.1: Teplota táńı a hodnota změny entalpie procesu táńı kov̊u, které jsou využ́ıvány při kalibraci DSC
zař́ızeńı jako standardy.

Kov Teplota táńı (◦C) Změna entalpie (J/g)

Indium 156,598 28,5

Ćın 231,928 60,22

Olovo 327,45 24,72

Hlińık 660,32 395,5

Stř́ıbro 961,78 104,8

Zlato 1064,18 64,5

Nikl 1455 300

Schematické znázorněńı diferenciálńıho skenovaćıho kalorimetru Labsys DSC 1600 je na obr.

5.2. Zař́ızeńı se principiálně skládá ze dvou část́ı:

(A) vysokoteplotńı pece – pec je ř́ızena zdrojem pomoćı zpětné vazby od referenčńıho termo-

článku, který je součást́ı DSC senzoru. Vnitřńı stěna pece je tvořena korundovou trubićı,

po jej́ımž vněǰśım obvodu je odporový wolframový drát tvoř́ıćı topné těleso. Ochran-

nou atmosféru vněǰśı části korundové trubice s odporovým drátem tvoř́ı argon. Aby

nedocházelo přehř́ıváńı pece, je jej́ı vněǰśı plášt’ chlazen vodou.
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4.2 Charakterizace vyšetřovaných vrstev

(B) DSC senzoru – citlivý diskový Pt-10Rh/Pt senzor umožňuje provádět analýzy proces̊u

prob́ıhaj́ıćıch v rozsahu teplot 20 ◦C – 1600 ◦C. Pro izotermické analýzy je možno použ́ıt

teplotu maximálně 1400 ◦C. Pro dosažeńı vysokého rozlǐseńı senzoru až 0,4µW je nutno

zajistit co nejlepš́ı tepelný kontakt mezi měřeným materiálem a kaĺı̌skem a zároveň je

potřeba mı́t dostatečné množstv́ı zkoumaného materiálu. V př́ıpadě tenkých vrstev je

toto splněno pouze v př́ıpadě použit́ı vrstev ve formě prášku umı́stěných v kaĺı̌sku.

DSC senzor umožňuje použ́ıvat hlińıkové, grafitové, korunové nebo platinové kaĺı̌sky

o objemu až 100µl.

Dı́ky vysoké citlivosti a velmi dobrému kontaktu kaĺı̌sku se senzorem umožňuje zař́ızeńı

Labsys DSC 1600 zkoumat tepelné procesy i v práškových materiálech s velmi ńızkou hmot-

nost́ı. Maximálńı rychlost ohřevu je 50 ◦C/min.

Pr̊uběh DSC křivky je ovlivňován podmı́nkami zvolenými pro vysokoteplotńı experimenty:

• atmosféra v peci – tlak, vlhkost, typ,

• rychlost prouděńı atmosféry,

• rychlost ohřevu/chlazeńı – př́ılǐs vysoká rychlost ohřevu má za následek zúžeńı tep-

lotńıho intervalu, ve kterém daný proces prob́ıhá, a posun počátku procesu směrem

k vyšš́ım teplotám. Výhodou je, že se zvyšuje citlivost př́ıstroje, ale zároveň se také

snižuje možnost rozlǐseńı jednotlivých proces̊u, které prob́ıhaj́ı za podobných teplot,

• zvolený teplotńı rozsah.

DSC křivku však ovlivňuj́ı také vlastnosti vyšetřovaného materiálu:

• charakter materiálu – je nutno zvážit, jaké procesy v jakém teplotńım rozsahu lze

při ohřevu daného materiálu očekávat – exo-/endotermické; vratné/nevratné, aby bylo

možno určit vhodnou navážku a rychlost ohřevu,

• hmotnost materiálu – vzhledem k charakteru měřeného materiálu je nutno použ́ıt vhod-

nou navážku, aby kv̊uli př́ılǐs velké navážce nebyla sńıžena citlivost př́ıstroje.

Pro DSC analýzu fázových transformaćı ve vrstvách Al2O3 a Al–Cu–O byly připraveny

∼ 2 – 4µm tlusté vrstvy na substráty Al. Pro źıskáńı samotných vrstev, které by bylo možno

použ́ıt pro DSC analýzu, byly nadeponované vrstvy podrobeny následuj́ıćımu procesu:

1. odleptáńı substrátu v 19 % kyselině chlorovod́ıkové (HCl),

2. slit́ı vzniklého roztoku,

3. d̊usledné propláchnut́ı vzniklých fragment̊u destilovanou vodou,

4. odfiltrováńı fragment̊u,
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4.2 Charakterizace vyšetřovaných vrstev

5. usušeńı fragment̊u,

6. mechanické rozemlet́ı fragment̊u v achátové třećı misce.

Vzhledem k tomu, že rychlost leptáńı substrátu Al je mnohonásobně vyšš́ı než leptáńı nadepo-

novaného vzorku, lze předpokládat, že procedura př́ıpravy nenarušuje nadeponované vrstvy.

Po provedeńı této procedury bylo pro všechny nadeponované vrstvy źıskáno dostatečné množ-

stv́ı materiálu, aby bylo možno použ́ıt navážku ∼ 4 mg pro každý cyklus ohřevu. Práškový

vzorek byl umı́stěn do korundového kaĺı̌sku s v́ıčkem o celkovém objemu 100µl, který byl

spolu s prázdným referenčńım kaĺı̌skem použit při DSC analýzách.

Obr. 4.2: (a) Schematické znázorněńı diferenciálńıho skenovaćıho kalorimetru Labsys DSC 1600. Zař́ızeńı
se principiálně skládá ze dvou část́ı: (A) vysokoteplotńı pece a (B) DSC senzoru. (b) Detail DSC senzoru s
referenčńım kaĺı̌skem a kaĺı̌skem pro měřený vzorek.

V př́ıpadě kinetické analýzy vrstev Al2O3 byly vrstvy ohř́ıvány 4 r̊uznými rychlostmi 10,

20, 30 a 40 ◦C/min na teplotu maximálně 1300 ◦C v syntetickém vzduchu o atmosférickém

tlaku a rychlosti prouděńı 1 l/h. Po dosažeńı maximálńı teploty následoval okamžitě proces

chlazeńı vzorku rychlost́ı 40 ◦C/min. Po každém cyklu ohřevu následoval ještě jeden cyklus

ohřevu pro źıskáńı DSC křivky, která sloužila k určeńı pozad́ı tzv.
”
baseline“. Př́ıstroj byl

kalibrován nataveńım standard̊u Al, Ag a Ni o čistotě 99,998± 0,001.
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4.2 Charakterizace vyšetřovaných vrstev

V př́ıpadě studia fázových transformaćı ve vrstvách Al–Cu–O byly vrstvy ohř́ıvány rych-

lost́ı 10 ◦C/min na teplotu maximálně 1300 ◦C v syntetickém vzduchu nebo argonu o at-

mosférickém tlaku a rychlosti prouděńı 1 l/h. Po dosažeńı maximálńı teploty následoval

okamžitě proces chlazeńı rychlost́ı 30 ◦C/min.

4.2.2. Kinetická analýza

Kinetická analýza umožňuje určit pomoćı sofistikovaných metod matematický popis studo-

vaného procesu, d́ıky kterému je možné studovat daný proces i mimo experimentálně ověřené

podmı́nky. Dále je také pomoćı kinetické analýzy možno určit fyzikálńı principy studovaného

procesu. Podstatou kinetické analýzy je sledováńı rychlosti daného procesu v závislosti na

čase či teplotě [79]. Daný proces lze definovat jako časový sled stav̊u soustavy od výchoźıho

stavu v čase t0 do konečného stavu v čase t∞. Pro popis procesu je tedy nutno nalézt veličinu

x, kterou lze během procesu sledovat a která reprezentuje okamžitý stav soustavy. Pokud

existuje taková veličina je možno definovat bezrozměrnou veličinu stupeň konverze α, která

nabývá hodnot od 0 do 1 a jednoznačně charakterizuje pr̊uběh procesu:

α =
x(t)− x(t0)

x(t∞)− x(t0)
, (4.1)

kde x(t) je hodnota měřené veličiny v čase t, x(t0) je hodnota měřené veličiny na počátku

procesu a x(t∞) je hodnota měřené veličiny na konci procesu.

Základńım předpokladem pro kinetickou analýzu je, že rychlost změny stavu soustavy je

výhradně funkćı jej́ıho stavu, který je charakterizován stupněm konverze α a teplotou T :

dα

dt
= f(α,T ). (4.2)

Druhým předpokladem je, že lze separovat d́ılč́ı funkce jednotlivých proměnných tzv. rych-

lostńı konstantu k(T ), která záviśı pouze na teplotě a tzv. konverzńı funkci f(α), která je

funkćı pouze stupně konverze:
dα

dt
= k(T )f(α). (4.3)

Teplotńı závislost rychlostńı konstanty k(T ) je dána Arrheniovým vztahem:

k(T ) = A exp

(
− Ea

RT

)
, (4.4)

kde A je předexponenciálńı faktor (s−1), Ea je aktivačńı energie procesu (Jmol−1), R je

molárńı plynová konstanta (JK−1mol−1) a T je absolutńı teplota (K).

Dosazeńım tohoto vyjádřeńı rychlostńı konstanty do rovnice (4.3) se źıská diferenciálńı ki-

netická rovnice, která je výchoźım vztahem pro kinetickou analýzu experimentálńıch dat

źıskaných při izotermických podmı́nkách, tedy při experimentech s konstantńı teplotou:

dα

dt
= A exp

(
− Ea

RT

)
f(α). (4.5)
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Konverzńı funkce f(α) je veličina reprezentuj́ıćı tzv. kinetický model – mechanismus

prob́ıhaj́ıćıho procesu. V tab. 4.2 jsou uvedena algebraická vyjádřeńı nejběžněǰśıch kinetických

model̊u f(α).

Tab. 4.2: Algebraické vyjádřeńı nejběžněǰśıch kinetických model̊u f(α) reprezentuj́ıćıch procesy v pevných
látkách a jejich integrálńı forma g(α).

Model Symbol f(α) g(α)

Reakčńı model F(n) (1-α) − ln(1− α), n=1

(1−(1−α)(−n+1))
(−n+1) pro n >1

JMA A(n) n(1− α)[− ln(1− α)](1−(1/n) [− ln(1− α)]1/n

1D difúze D1 1/(2α) α2

Proute-Tompkins PT α(1− α) ln[α/(1− α)]

Šesták-Berggren SB(m,n) αm(1− α)n Bα(1−m,1− n) [80]

V př́ıpadě kinetické analýzy experimentálńıch dat źıskaných při neizotermických podmı́nkách

je nutno uvažovat, že teplota neńı konstantńı a plat́ı tedy potom:

dα

dT
=

dα

dt

dt

dT
=

dα

dt

1

β
, (4.6)

kde β je rychlost ohřevu (Ks−1).

Dosazeńım této rovnice do rovnice (4.5) se źıská diferenciálńı kinetická rovnice pro neizo-

termické podmı́nky:

β
dα

dT
= A exp

(
− Ea

RT

)
f(α). (4.7)

Určeńı aktivačńı energie procesu Ea

Aktivačńı energie procesu je určována pomoćı izokonverzńıch metod z minimálně 3 séríı

experimentálńıch dat, která jsou źıskána pomoćı izotermických nebo neizotermických metod.

Metody se nazývaj́ı izokonverzńı, protože samotný výpočet kinetických parametr̊u je prováděn

pro jeden konkrétńı (fixńı) stupeň konverze a výsledkem je závislost aktivačńı energie na

stupni konverze.

Izokonverzńı metody lze rozdělit na dvě hlavńı skupiny:

• diferenciálńı,

• integrálńı.
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Zlogaritmováńım a přeuspořádáńım rovnice (4.7) se źıská základńı rovnici pro diferenciálńı

izokonverzńı metody:

ln

(
β

dα

dT

)
α,i

= ln [Af(α)]− Ea,α

RTα,i
, (4.8)

kde i reprezentuje i-tou rychlost ohřevu a α reprezentuje fixńı stupeň konverze. Př́ıkladem

diferenciálńı izokonverzńı metody je metoda Friedman [81], kde pro daný stupeň přeměny α

lze hodnotu aktivačńı energie Ea,α vypoč́ıtat ze směrnice př́ımky ln(β dα
dT ) vs. 1/Tα,i.

Integrálńı metody vycháźı z integrálńı formy kinetické rovnice, která se źıská separováńım

proměnných v rovnici (4.7): ∫ α

0

dα

f(α)
=
A

β

∫ T

0
exp

(
− Ea

RT

)
dT. (4.9)

Integrál na levé straně rovnice (4.9) je označován jako integrálńı forma konverzńı funkce g(α):

g(α) ≡
∫ α

0

dα

f(α)
. (4.10)

Integrál na pravé straně rovnice (4.9) se nazývá teplotńı integrál. Zavedeńım veličiny x = Ea
RT

jej lze převést na exponenciálńı integrál tak, že integrálńı forma kinetické rovnice má potom

tvar:

g(α) ≡ A

β

∫ T

0
exp

(
− Ea

RT

)
dT =

AEa

βR

∫ ∞
x

e−x

x2
dx. (4.11)

Tento integrál nemá analytické řešeńı a pro řešeńı rovnice (4.9) byla zavedena aproximace

tohoto integrálu p(x) [80]:

p(x) =

∫ ∞
x

e−x

x2
dx. (4.12)

Existuje mnoho př́ıstup̊u, jak tento integrál aproximovat. Př́ıkladem aproximaćı tohoto in-

tegrálu jsou aproximace Coats–Redfern [82] a aproximace Doyle [83]. Aproximace Coats–

Redfern je založena na aproximaci:

p(x) ≡ e−x

x2
(4.13)

Metoda, která využ́ıvá této aproximace, se nazývá metoda Kissinger–Akahira–Sunose (KAS)

a kinetická rovnice má po zlogaritmováńı a dosazeńı za teplotńı integrál aproximaci Coats–

Redfern tvar:

ln

(
β

T 2
α

)
= ln

(
AR

Ea,αg(α)

)
− Ea,α

RTα
. (4.14)

Pro daný stupeň přeměny α lze hodnotu aktivačńı energie Ea vypoč́ıtat ze směrnice př́ımky

ln
(
β
T 2
α

)
vs. 1/Tα.

Aproximace Doyle je založena na aproximaci:

log p(x) ≡ −2,315− 0,4567x. (4.15)
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Z této aproximace vycháźı metoda Flynn–Wall–Ozawa (FWO) a kinetická rovnice při použit́ı

této aproximace má potom tvar:

log (β) = log

[
AEa,α

g(α)R

]
− 2,315− 0,4567Ea,α

RTα
, (4.16)

kde pro daný stupeň přeměny lze hodnotu aktivačńı energie Ea vypoč́ıtat ze směrnice př́ımky

log (β) vs. 1/Tα.

Určeńı hodnoty předexponenciálńıho faktoru A

Pokud je hodnota aktivačńı energie Ea nezávislá na stupni přeměny α, tj. Ea 6= Ea(α),

lze transformačńı proces považovat z hlediska kinetiky za nekomplikovaný a je možno určit

tzv. kinetický triplet – aktivačńı energii Ea, předexponenciálńı faktor A a konverzńı funkci

f(α). Kinetický triplet jsou unikátńı parametry, které splňuj́ı rovnici (4.7) a lze je použ́ıt pro

matematický popis vyšetřovaného procesu.

Pokud je splněn předpoklad, že aktivačńı energie neńı závislá na stupni přeměny, lze

použ́ıt metodu invariantńıch kinetických parametr̊u (IKP) pro nalezeńı hodnoty jak aktivačńı

energie Ea tak předexponenciálńıho faktoru A. Tato metoda je založena na faktu, že jednu

experimentálńı křivku teplotńı závislosti α = α(T ) lze popsat pomoćı r̊uzných kinetických

model̊u [84]. Dosazováńım r̊uzných kinetických model̊u fi(α) do integrálńı či diferenciálńı

formy kinetické rovnice lze nalézt odpov́ıdaj́ıćı hodnoty kinetických parametr̊u. Algebraické

vyjádřeńı nejběžněǰśıch kinetických model̊u f(α) reprezentuj́ıćıch procesy v pevných látkách

jsou uvedeny v tab. 4.2. Např. použit́ı metody KAS vede k rovnici:

ln

(
gi(α)

T 2
α

)
= ln

(
AR

Eaβ

)
− Ea

RTα
, (4.17)

kde gi(α) je odpov́ıdaj́ıćı integrálńı forma konverzńı funkce fi(α)(viz rovnice (4.10)). Hodnotu

aktivačńı energie lze vypoč́ıtat ze směrnice př́ımky ln
(
gi(α)
T 2
α

)
vs. 1/Tα. Z pr̊useč́ıku lze dále

vypoč́ıtat hodnotu lnA, resp. A.

Použit́ı metody FR vede k rovnici:

ln

(
β

dα

dT

)
− ln (fi(α)) = ln (A)− Ea,α

RTα
, (4.18)

Hodnotu aktivačńı energie lze vypoč́ıtat ze směrnice př́ımky výrazu na levé straně rovnice

(4.18) vs. 1/Tα. Pr̊useč́ık této př́ımky potom určuje hodnotu lnA, resp. A. Jednotlivé hodnoty

kinetických parametr̊u (E, A) jsou ve vzájemném vztahu d́ıky kompenzačńımu efektu, kdy

plat́ı:

lnAi = aEi + b, (4.19)

kde a a b jsou konstanty (parametry kompenzačńıho efektu). Invariantńı hodnoty aktivačńıch

parametr̊u (Einv, Ainv) mohou být potom vypočteny pomoćı hodnot a a b źıskaných pro

jednotlivé rychlosti ohřevu β jako směrnice a pr̊useč́ık lineárńı závislosti:

b = lnAinv − aEinv. (4.20)
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Určeńı kinetického modelu f(α)

Pokud je známa hodnota aktivačńı energie procesu, je možno určit vhodný kinetický model,

kterým je možno popsat sledovaný proces. Za t́ımto účelem byly definovány dvě speciálńı

funkce y(α) a z(α) [85, 86]. Tyto dvě funkce lze vypoč́ıtat z experimentálńıch dat pomoćı

vztah̊u:

y(α) =

(
dα

dt

)
exp

(
Ea

RT

)
=

(
β

dα

dT

)
exp

(
Ea

RT

)
, (4.21)

z(α) ≈
(

dα

dt

)
T 2 ≈

(
β

dα

dT

)
T 2. (4.22)

Z tvaru těchto funkćı stejně jako z hodnot jejich maxim αM a αP lze pomoćı diagramu

zobrazeného na obr. 4.3 určit vhodný kinetický model pro popis zkoumaného procesu [85].

Obr. 4.3: Diagram pro určeńı vhodného
kinetického modelu na základě tvaru a hod-
not maxim funkćı y(α) a z(α). Upraveno
dle [85].

Pokud lež́ı maximum funkce y(α), αM, v intervalu (0, αP), lze pro popis procesu použ́ıt

empirický model Šesták-Berggren (SB) [86]. Konverzńı funkce f(α) tohoto modelu má tvar:

f(α) = αm(1− α)n, (4.23)

kde m a n jsou kinetické exponenty. Poměr těchto exponent̊u P (P = m/n) lze źıskat pomoćı

maxima funkce y(α) dle následuj́ıćıho vztahu:

P =
m

n
=

αM

1− αM
. (4.24)

Vyjádřeńım kinetického exponentu m z rovnice (4.24) a dosazeńım vztahu do rovnice (4.7)

lze potom dopoč́ıtat kinetický exponent n jako směrnici lineárńı závislosti levé strany rovnice

(4.25) vs. ln
[
αP (1− α)

]
.

ln

[(
dα

dt

)
exp

(
Ea

RT

)]
= lnA+ n ln

[
αP (1− α)

]
(4.25)

Ve speciálńım př́ıpadě, kdy maximum funkce z(α) odpov́ıdá hodnotě 0,632, lze pro popis

procesu použ́ıt model Johnson-Mehl-Avrami (JMA) s exponentem n > 1. Kinetický exponent

n potom lze vypoč́ıtat jako:

n =
1

1 + ln (1− αM)
. (4.26)
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Se znalost́ı kinetického tripletu lze modelovat vysokoteplotńı chováńı transformačńıch proces̊u

i mimo experimentálńı podmı́nky. Pro výpočet teoretických křivek pr̊uběhu závislosti rychlosti

procesu na teplotě pomoćı rovnice (4.7), kdy známe kinetické parametry Ea, A, f(α), je

potřeba určit rychlost transformace dα
dT , stupeň konverze α a teplotu T , při které je dosaženo

daného stupně konverze. Kombinaćı rovnic (4.11) a (4.12) se źıská rovnice:

g(α) ≡ AEa

βR
p(x), (4.27)

která se řeš́ı numericky a to tak, že se hledaj́ı parametry α a T tak, aby hodnota konstanty

Ψ byla minimálńı.

Ψ =

∣∣∣∣g(α)
βR

AEa
− p(x)

∣∣∣∣ . (4.28)

Při porovnáváńı experimentálńıch a vypočtených dat je potřeba brát v úvahu přesnost,

se kterou jsou jednotlivé kinetické parametry určeny.

4.2.3. Termogravimetrie

Termogravimetrie (
”
Thermogravimetry“ [33]) je metoda, která umožňuje téměř spojité sle-

dováńı změny hmotnosti materiálu během jeho ohřevu. Výsledkem je křivka závislosti změny

hmotnosti bud’ na teplotě (dynamický zp̊usob) nebo na čase, po který je vzorek udržován na

určité teplotě (statický, resp. izotermický zp̊usob).

Termogravimetrie umožňuje sledovat:

- procesy zp̊usobuj́ıćı nár̊ust hmotnosti vzorku – např. oxidace, adsorbce a absorpce,

- procesy zp̊usobuj́ıćı pokles hmotnosti vzorku – např. desorpce, dehydratace, sublimace,

vypařováńı, apod.

Pomoćı termogravimetrie naopak nelze sledovat procesy, při kterých se hmotnost vzorku

neměńı – např. krystalizace, táńı, fázové přechody, apod.

Symetrické uspořádáńı použitého vysokoteplotńıho termogravimetru Setaram TAG 2400

umožňuje ohřev referenčńıho a měřeného vzorku ve dvou identických pećıch. Toto uspořádáńı

umožňuje eliminovat efekt vztlaku na měřený vzorek od proud́ıćıho plynu při zvyšuj́ıćı se tep-

lotě. Celý experimentálńı systém obsahuje kromě samotného termogravimetru také daľśı d́ılč́ı

zař́ızeńı: převodńı moduly, napájećı zdroje pro ohřev, čerpaćı systém, systém pro napouštěńı

plyn̊u, ř́ıd́ıćı jednotku a poč́ıtač. Schematické znázorněńı termogravimetru Setaram TAG 2400

je znázorněno na obr. 4.4.

Zař́ızeńı se principiálně skládá ze tř́ı část́ı:

(A) dvou vysokoteplotńıch pećı – pece jsou ř́ızeny dvěma nezávislými zdroji pomoćı zpětné

vazby od termočlánk̊u typu B (Pt-30Rh/Pt-6Rh) umı́stěných v bĺızkosti vzorku tak, aby

podmı́nky uvnitř každé pece byly identické. Vnitřńı stěna pece je tvořena korundovou

trubićı, do které se spoušt́ı závěsy a která spolu s proud́ıćım argonem chráńı topné

grafitové těleso před oxidačńı atmosférou. Aby nedocházelo k přehř́ıváńı pece, je jej́ı

vněǰśı plášt’ chlazen vodou,
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(B) dvou skládaných závěs̊u – každý závěs je zavěšen na ramı́nku elektronických vah a

skládá se z kovového, křemenného a saf́ırového závěsu. Na posledńım saf́ırovém závěsu

je zavěšen otevřený saf́ırový kaĺı̌sek, do kterého se umist’uje referenčńı, resp. měřený

vzorek,

(C) elektronické mikrováhy – elektronické mikrováhy dosahuj́ı vysokého rozlǐseńı až ± 0,3µg

d́ıky velmi citlivému torzńımu pásku, na kterém jsou zavěšeny.

Princip termogravimetrické analýzy je ve zpracováváńı digitálńıho signálu, který je vy-

volán hmotnostńımi změnami ve vzorku. Nevyvážeńı vah se projev́ı změnou intenzity pa-

prsku vyzářeného ze zdroje, který přes destičku s pr̊uhledem dopadá na 2 fotorezistory.

Signál z těchto fotorezistor̊u se š́ı̌ŕı do zesilovače, jehož výstup je zpětnou vazbou spojen

se čtyřmi elektromagnetickými ćıvkami, které maj́ı jako jádro permanentńı magnety spo-

jené s raménkem vah. Na těchto ćıvkách se d́ıky zesilovači indukuje magnetické pole, které

vrát́ı magnety a t́ım celé váhy zpět do rovnovážné polohy. Změna hmotnosti je pak úměrná

elektrickému proudu v ćıvkách. Tato data jsou přes ř́ıdićı jednotku pośılána do poč́ıtače,

ve kterém jsou dále zpracována.

Charakter termogravimetrické křivky je ovlivňován řadou faktor̊u, které je nutno předem

zvážit. V prvńı řadě jsou to zvolené podmı́nky pro vysokoteplotńı experimenty:

• atmosféra v peci (tlak, vlhkost, typ),

• rychlost prouděńı atmosféry,

• rychlost ohřevu/chlazeńı,

• zvolený teplotńı rozsah.

Dále je také nutno brát v úvahu vlastnosti měřeného materiálu:

• velikost vzorku – v př́ıpadě tenkých vrstev je mimo zkoumaný materiál nutno uvažovat

i př́ıtomnost substrátu, který má mnohonásobně vyšš́ı hmotnost než samotná měřená

vrstva a při ohřevu může docházet k hmotnostńım změnám také v něm,

• charakter vzorku – je nutno zvážit, jaké procesy v jakém teplotńım rozsahu lze při

ohřevu daného materiálu očekávat.

V závislosti na podmı́nkách měřeńı lze termogravimetr Setaram TAG 2400 použ́ıvat v r̊uzných

teplotńıch rozsaźıch:

• v inertńı atmosféře: 20 ◦C až 2400 ◦C (nutno provést demontáž ochranné korundové

trubice v obou pećıch),

• v oxidačńı atmosféře: 20 ◦C až 1750 ◦C,
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• v izotermickém režimu: 20 ◦C až 1500 ◦C.

Maximálńı rychlost ohřevu v zař́ızeńı Setaram TAG 2400 je 99 ◦C/min. Avšak se zvyšuj́ıćı

se rychlost́ı ohřevu se zužuje teplotńı interval, ve kterém lze hmotnostńı změnu při daném

procesu zaznamenat a počátek procesu se posouvá směrem k vyšš́ım teplotám. Naopak ńızká

rychlost ohřevu může vést k opominut́ı malých hmotnostńıch změn, které mohou být d̊uležité

pro charakterizaci daného materiálu.

Obr. 4.4: Schematické znázorněńı vy-
sokoteplotńıho symetrického termogravi-
metru Setaram TAG 2400. Zař́ızeńı se
principiálně skládá ze tř́ı část́ı : (A) dvou
pećı, (B) dvou skládaných závěs̊u a (C)
elektronické mikrováhy.

V této disertačńı práci byla termogravimetrie použita pro vyšetřováńı oxidačńı odolnosti

vrstev Zr–B–Si–C(–N), které byly připraveny na substrát Si o velikosti 1 cm2 a ohř́ıvány na

teplotu maximálně 1300 ◦C v syntetickém vzduchu o atmosférickém tlaku a rychlosti prouděńı

1 l/hod. Rychlost ohřevu byla 10 ◦C/min a ihned po dosažeńı požadované teploty následoval

proces chlazeńı na pokojovou teplotu rychlost́ı 30 ◦C/min. Po každém cyklu ohřevu následoval

ještě jeden cyklus ohřevu samotného substrátu Si o stejné aktivńı ploše pro źıskáńı pozad́ı.

Tento signál byl následně odečten od signálu vrstev na substrátu a byl tak źıskán signál
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odpov́ıdaj́ıćı hmotnostńım změnám v samotných vrstvách.

Je třeba zd̊uraznit, že pro typickou velikost vzorku 1 cm2 je hmotnost měřené tenké vrstvy

o typické tloušt’ce 2µm a hustotě 5 g/cm3 kolem 1 mg. Proto měřeńı a interpretace hmot-

nostńıch změn v řádu jednotek až deśıtek µm vyžaduje speciálńı a nestandardńı př́ıstupy,

které byly na katedře fyziky Západočeské univerzity v Plzni v minulosti vyvinuty.

4.2.4. Vysokoteplotńı ohřev

Vybrané vrstvy Al–Cu–O a Zr–B–Si–C(–N) byly ohř́ıvány na předem zadefinované teploty

za účelem provedeńı daľśıch ex-situ analýz. V př́ıpadě vrstev Al–Cu–O se jednalo o určeńı

fázového složeńı, zat́ımco u vrstev Zr–B–Si–C(–N) se jednalo nejen o určeńı fázového složeńı,

ale také o měřeńı elektrické rezistivity, měřeńı tvrdosti a měřeńı optických vlastnost́ı. Tento

ohřev byl prováděn ve vysokoteplotńı peci Clasic VAC 1800, která umožňuje ohřev až do

teploty 1800 ◦C. Vrstvy byly ohř́ıvány rychlost́ı 10 ◦C/min v syntetickém vzduchu o at-

mosférickém tlaku a rychlosti prouděńı 1 l/hod. Po dosažeńı zadefinované teploty následoval

okamžitě proces chlazeńı rychlost́ı 30 ◦C/min.

4.2.5. Vysokorychlostńı ohřev a chlazeńı

Systém AS-ONE 100 od výrobce Annealsys umožňuje d́ıky své konfiguraci kromě vysokorych-

lostńıho ohřevu rychlost́ı až 200 ◦C/s také rychlé chlazeńı měřeného vzorku. Vzorek je ohř́ıván

pomoćı 12-ti infračervených halogenových lamp s řiditelným výkonem (max. 30 kW). Rych-

lost ohřevu nebo chlazeńı může být regulována regulaćı výkonu těchto lamp. Pro dosažeńı

maximálńı rychlosti chlazeńı umožňuje ṕıstový systém zař́ızeńı ihned po ukončeńı ohřevu ha-

logenovými lampami př́ımý kontakt s ocelovým, vodou chlazeným pláštěm pece, což zvyšuje

efektivitu rychlého odvodu tepla.

V př́ıpadě vrstev Al–Cu–O byl 100µl kaĺı̌sek s 4 mg vrstvy v práškové formě umı́stěn na

držák vzork̊u. Ohřev byl prováděn v syntetickém vzduchu o atmosférickém tlaku rychlost́ı

40 ◦C/min až na teplotu 1300 ◦C. Ihned po dosažeńı ćılové teploty ṕıstový systém přesunul

držák kaĺı̌sku do polohy, kde se př́ımo dotýká vodou chlazeného ocelového pláště pece, aby

tak bylo dosaženo maximálńı rychlosti chlazeńı (až 60 ◦C/s).

4.2.6. Rentgenová difrakce

Rentgenová difrakce (
”
X-ray Diffraction“ – XRD) [23] je metoda, která vycháźı z poznatku,

že atomy jsou v krystalických pevných látkách uspořádány pravidelně do periodické mř́ıže.

Dopadá-li svazek rentgenových paprsk̊u na elektrony krystalické mř́ıže, stávaj́ı se tyto elek-

trony zdrojem nového rentgenového zářeńı. Vyzařované vlny maj́ı stejnou frekvenci a vlnovou

délku jako dopadaj́ıćı svazek. Takto rozptýlené vlny spolu navzájem interferuj́ı a vzhledem

k pravidelnému uspořádáńı atomů se navzájem v určitých směrech zesiluj́ı. Výsledkem rent-

genové difrakčńı analýzy je rentgenogram, což je křivka závislosti intenzity difraktovaného
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zářeńı na dvojnásobku úhlu θ. Pro každý krystalický materiál je charakteristický jiný rentge-

nogram. Z takto źıskaných rentgenogramů vrstev lze po porovnáńı se standardy jednotlivých

krystalických fáźı z databáze JCPDS (
”
Joint Committee on Powder Diffraction Standards“)

určit fázové složeńı vrstev.

Měřeńı byla prováděna pomoćı difraktometru PANalytical X’Pert PRO s ultrarychlým

polovodičovým detektorem X’Celerator. Pro analýzu bylo použito zářeńı Cu-Kα o vlnové

délce λ= 0,154187 nm. Zářeńı Cu-Kβ bylo odfiltrováno použit́ım niklového filtru. Data byla

sńımána v rozsahu 15◦ – 95◦ (pro vrstvy Al2O3 a Al–Cu–O), resp. 8◦ – 60◦ úhlu 2θ (pro vrstvy

Zr–B–Si–C(–N)), rychlost́ı 0,036 ◦/s.

Změny ve struktuře vrstev Al2O3 a Al–Cu–O ve formě prášku a vrstev Zr–B–Si–C(–N)

na substrátu Si(100) v nadeponovaném stavu i po ohřevu na r̊uzné teploty byly měřeny

v uspořádáńı Bragg-Brentano. Pro potlačeńı signálu od substrátu Si(100), byly vrstvy

Zr–B–Si–C(–N) měřeny v modifikovaném uspořádáńı Bragg-Brentano s ω offsetem 1,5◦.

Fázové složeńı vrstev Al2O3 a Al–Cu–O připravených na substráty Si(100) bylo měřeno

pomoćı rentgenové difrakce v geometrii s rentgenovým svazkem dopadaj́ıćım pod ńızkým

úhlem – GIXRD (
”
Grazing Incidence X-ray Diffraction“) při dopadovém úhlu 0,75 ◦.

Na základě rentgenogramů vybraných vrstev Al2O3, Al–Cu–O a Zr–B–Si–C(–N) byla

pomoćı Scherrerovy formule [87] určována velikost krystalit̊u. A dále u vybraných vrstev

Al2O3 a Al–Cu–O byl určován také mř́ıžkový parametr pomoćı metody, kterou navrhli Nelson

a Riley [88].

4.2.7. Měřeńı prvkového složeńı

K měřeńı prvkového složeńı vyšetřovaných vrstev byly v rámci této práce použity celkem 3 me-

tody: analýza pružně rozptýlených nabitých částic (
”
Rutherford Backscattering Spectroscopy“

– RBS [25,89]), detekce odražených atomů (
”
Elastic Recoil Detection“ – ERD [25]) a rentge-

nová fluorescence (
”
X-ray Fluorescence“ – XRF [23]).

4.2.8. Analýza pružně rozptýlených nabitých částic

Při měřeńı pomoćı RBS je vzorek bombardován vysokoenergetickými nabitými částicemi

(ionty, protony). Zastoupeńı prvk̊u v materiálu a jejich kvantitativńı poměry jsou zjǐst’ovány

analýzou úhlu odrazu a energiových spekter pružně odražených částic. V př́ıpadě, že ne-

docháźı k rozptylu částic na povrchu lze z analýzy energiových ztrát dopadaj́ıćıch a rozptý-

lených částic při pr̊uchodu látkou źıskat také informaci o hloubkovém koncentračńım pro-

filu daného prvku v materiálu. Detekčńı limity metody RBS se pohybuj́ı v rozmeźı 1011 –

1015 atomů/cm2 a hloubkové rozlǐseńı čińı pr̊uměrně 10 nm. Výhodou této metody je možnost

kvantitativńı analýzy bez předchoźı kalibrace systému. Nevýhodou metody je nemožnost sta-

novit př́ıtomnost velmi lehkých prvk̊u. Pro analýzu př́ıtomnosti prvk̊u jako např. vod́ık je

však nutné použ́ıt jinou analytickou metodu, např. metodu ERD (viz kap. 4.2.9).
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4.2.9. Detekce odražených atomů

Metoda ERD je založena na stejném principu jako metoda RBS – na analýze úhlu odrazu

a energiových spekter pružně odražených částic. Avšak při této metodě jsou použ́ıvány těžké

částice α, které dopadaj́ı na vzorek pod úhlem 75◦. Při jejich pružném rozptylu docháźı

k vyrážeńı lehč́ıch atomů ze vzorku a tyto atomy jsou pak registrovány a analyzovány detek-

torem. Stejně jako metoda RBS umožňuje tato metoda źıskáńı hloubkového koncentračńıho

profilu jednotlivých prvk̊u.

Metody RBS a ERD byly použity pro stanoveńı prvkového složeńı vrstev Zr–B–Si–C(–N).

Měřeńı byla prováděna na Ústavu jaderné fyziky AV ČR v Řeži u Prahy s využit́ım urych-

lovače Tandetron MC 4130. Data naměřená metodami RBS, resp. ERD, byla vyhodnocena

pomoćı poč́ıtačových programů GISA, resp. SIMNRA, s využit́ım hodnot účinných pr̊uřez̊u

uvedených v databázi IBANDL (
”
Ion Beam Analysis Nuclear Data Library“). Obsahy prvk̊u

Zr, B, Si, C, N, O a Ar ve vrstvách Zr–B–Si–C(–N) byly měřeny metodou RBS pomoćı proton̊u

o energii 1,7; 2,3 a 2,7 MeV rozptýlených pod úhlem 170◦. Přesnost, se kterou byly obsahy

těchto prvk̊u určeny je 1 – 2 at. %. Obsah H ve vrstvách byl měřen metodou ERD pomoćı

svazku částic alfa o energii 3,04 MeV. Přesnost určeńı obsahu H ve vrstvách je 0,1 – 0,2 at. %.

4.2.10. Rentgenová fluorescence

Rentgenová fluorescence je metoda, při které je materiál ozařován rentgenovým zářeńım,

které má dostatečnou energii pro vybuzeńı elektron̊u z vnitřńıch orbital̊u atomů v základńım

stavu. Při přechodu elektronu zpět do základńıho stavu docháźı k emisi charakteristického

rentgenového zářeńı. Analýzou energie tohoto zářeńı lze stanovit prvkové složeńı materiálu.

Metoda XRF byla použita pro stanoveńı prvkového složeńı vrstev Al2O3 a Al–Cu–O

připravených na substráty Si(100). Měřeńı byla prováděna pomoćı spektrometru PANalytical

MagiX Pro. Zdrojem rentgenového zářeńı byla rhodiová výbojka (4 kW). Př́ıstroj byl kalib-

rován pomoćı vrstev Cu a Al2O3. V př́ıpadě vrstev Al–Cu–O bylo ke kalibraci využito také

výsledk̊u źıskaných z měřeńı pomoćı metody RBS. Data byla ukládána pomoćı poč́ıtačového

programu SuperQ v4.0. Pro kalibraci a následné zpracováńı naměřených dat byl použit poč́ı-

tačový program FP-MULTI. Přesnost určeńı prvkového složeńı je ± 10 %.

4.2.11. Spektroskopická elipsometrie

Spektroskopická elipsometrie je založena na měřeńı změn polarizace světla při odrazu od

měřeného materiálu. Dı́ky této metodě je možno určit d̊uležité veličiny, které charakterizuj́ı

optické vlastnosti tenkých vrstev jsou index lomu n a extinkčńı koeficient k. Index lomu

udává kolikrát je v daném prostřed́ı rychlost elektromagnetického vlněńı menš́ı než je jeho

rychlost ve vakuu. Extinkčńı koeficient charakterizuje transparenci materiálu – ńızké hodnoty

extinkčńıho koeficientu odpov́ıdaj́ı vysoké transparenci. Obě veličiny jsou bezrozměrné a jsou

závislé na vlnové délce.
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Index lomu a extinkčńı koeficient vrstev Al2O3, Al–Cu–O a Zr–B–Si–C(–N) v nade-

ponovaném stavu a u vybraných vrstev i po ohřevu byly měřeny pomoćı př́ıstroje VASE

s proměnným úhlem dopadu od výrobce J. A. Woolam. Měřeńı byla prováděna v rozsahu

vlnové délky použitého elektromagnetického vlněńı 300 – 2000 nm analyzováńım odraženého

paprsku pro úhly dopadu 65◦, 70◦ a 75◦. Pro vyhodnoceńı byl použit poč́ıtačový program

WVASE. Optický model použitý k vyhodnoceńı dat závisel na tom, zda vrstva byla či nebyla

transparentńı. V př́ıpadě, že vrstva nebyla transparentńı, byla modelována pomoćı Lorent-

zových oscilátor̊u. V př́ıpadě, že byla vrstva transparentńı pouze v části rozsahu 300 – 2000 nm,

byla použita Cody-Lorentzova disperzńı formule. V př́ıpadě, že vrstva byla transparentńı v

celém rozsahu, byla pro modelováńı využita Cauchyho disperzńı formule. Stejné metody byly

použity také pro určeńı tloušt’ky a optických vlastnost́ı vrstev, které se vytvořily na povrchu

vrstev Zr–B–Si–C(–N) během jejich ohřevu. V př́ıpadě, že byla nezoxidovaná část vrstvy ne-

transparentńı, byl součást́ı optického modelu předpoklad, že se jej́ı vlastnosti během ohřevu

nezměnily. Chyba určeńı hodnot indexu lomu a tloušt’ky povrchové zoxidované vrstvy je

v př́ıpadě homogenńıch transparentńıch vrstev < 1 %. V př́ıpadě zoxidovaných vrstev na ne-

transparentńı nezoxidované vrstvě se chyba určeńı daných veličin může zvýšit, protože nemuśı

platit předpoklad, že se vlastnosti této vrstvy během ohřevu neměńı.

4.2.12. Čtyřbodová metoda pro měřeńı elektrické rezistivity

Čtyřbodová metoda je standardně použ́ıvána metoda pro určováńı elektrické rezistivity ma-

teriál̊u [90]. Tato metoda je založena na přiložeńı měřićı hlavice, kterou tvoř́ı 4 ostré hroty,

kolmo na povrch měřeného materiálu s přesně definovaným př́ıtlakem, kde mezi vněǰśımi

hroty protéká předem definovaný proud. Následně je měřeno napět́ı na vnitřńıch hrotech

měřićı hlavice. Elektrická rezistivita je potom určována na základě znalosti okolńı teploty,

plochy vrstvy, tloušt’ky vrstvy, napět́ı na vnitřńıch hrotech a proudu mezi vněǰśımi hroty.

Elektrická rezistivita vrstev Zr–B–Si–C(–N) v nadeponovaném stavu a u vybraných vrs-

tev i po ohřevu byla určována pomoćı hlavice s wolframovými hroty, jejichž vzdálenost byla

1,047 mm. Jelikož může být tato metoda určováńı elektrické rezistivity vrstev citlivá na

použitý substrát vrstvy, byly vybrané vrstvy deponované také na sklo a následně byla měřena

elektrická rezistivita těchto vrstev. V př́ıpadě vrstev Zr–B–Si–C(–N) bylo potvrzeno, že volba

substrátu neměla žádný vliv na výslednou elektrickou rezistivitu vrstev a veškerá měřeńı byla

prováděna na vrstvách deponovaných na substrát Si(100). Výsledná hodnota elektrické re-

zistivity vrstev byla určena z pr̊uměru několika měřeńı při r̊uzném natočeńı vzorku. Přesnost

určeńı elektrické rezistivity vrstev je ± 5 %.

4.2.13. Mikroindentace

Mikroindentace je metoda, která umožňuje určit základńı mechanické vlastnosti materiál̊u

jako jsou tvrdost (odolnost materiálu proti plastické deformaci vyvolané vnikáńım ciźıho

tělesa) a efektivńı Young̊uv modul (tuhost materiálu). Určeńı těchto veličin je založeno na
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měřeńı deformace materiálu při vnikáńı ciźıho tělesa definovaných geometrických rozměr̊u

(tzv. indentoru) [91]. Během měřeńı je diamantový indentor postupně vtlačován definova-

nou rostoućı silou do materiálu. Při dosažeńı maximálńı použité śıly lze setrvat při této

maximálńı zátěži po definovaný čas a následně je zátěž opět snižována. Mechanické vlast-

nosti materiálu jsou následně určeny na základě analýzy zatěžovaćı, resp. odlehčovaćı, křivky

závislosti hloubky pr̊uniku indentoru na použité zátěži.

Tvrdost vrstev Al2O3, Al–Cu–O a Zr–B–Si–C(–N) v nadeponovaném stavu a u vybraných

vrstev Zr–B–Si–C(–N) i po ohřevu a Young̊uv modul vrstev Al2O3 a Al–Cu–O byly měřeny

pomoćı mikroindentoru Fischerscope H100. Př́ıstroj je vybaven Vickersovým indentorem s vr-

cholovým úhlem 136 ◦. Zat́ıžeńı měřićıho hrotu bylo 20 mN s dobou zatěžováńı i odlehčováńı

20 s a s dobou trváńı maximálńı zátěže 5 s. U všech vrstev byla dodržena podmı́nka, že ma-

ximálńı hloubka indentačńıho vpichu nepřekračovala 10 % celkové tloušt’ky vrstvy. Výsledná

hodnota tvrdosti vrstev byla určena ze statistiky 25 indentačńıch vpich̊u. Přesnost určeńı

tvrdosti vrstev je ± 2 GPa.

4.2.14. Profilometrie

Profilometrie je metoda, která umožňuje určit s vysokou přesnost́ı nerovnost povrchu ma-

teriál̊u. Metoda je založena na pohybu diamantového hrotu s definovanou př́ıtlačnou silou po

definované dráze na povrchu materiálu a měřeńı změn ve vertikálńı poloze hrotu. Výchylky ve

vertikálńı poloze hrotu jsou elektromagneticky převáděny na digitálńı signál, který je následně

zpracováván v poč́ıtači.

Hodnoty tloušt’ka vrstev Al2O3, Al–Cu–O a Zr–B–Si–C(–N) v nadeponovaném stavu a tla-

kové pnut́ı vrstev Al2O3 a Al–Cu–O byly měřeny pomoćı profilometru Dektak 8 Stylus od

výrobce Veeco. Určeńı tloušt’ky vrstev spoč́ıvalo ve změřeńı profilu rozhrańı vrstva–substrát,

které bylo vytvořeno zakryt́ım části substrátu během depozice. Tlakového pnut́ı ve vrstvách

bylo určeno na základě Stoneyho formule [92] z měřeńı pr̊uhybu substrátu před a po depozici

vrstvy (pro tato měřeńı byly použity vrstvy nadeponované na substráty Si(100) o rozměru

5× 30 mm). Přesnost určeńı tloušt’ky vrstev je ± 1 GPa.

4.2.15. Ab-initio výpočty struktury

Ab-initio výpočty jsou založeny na klasickém popisu jader atomů a kvantovém popisu va-

lenčńıch elektron̊u (rovnice na úrovni Schrödingerovy rovnice). Tyto výpočty umožňuj́ı (1)

stanovit energii a elektronovou strukturu pro dané souřadnice atomů v periodické buňce, (2)

nalézt optimalizované souřadnice atomů v periodické buňce a jej́ı optimalizovanou velikost

(lokálńı energiové minimum) a (3) sledovat vývoj systému v čase (molekulárńı dynamika).

Pro výpočty krystalového uspořádáńı a transformačńıch energíı tuhých roztok̊u Al–Cu–O byla

použita teorie funkcionálu hustoty implementovaná v programu PWscf [93]. Atomová jádra

a vnitřńı elektronové obaly byly reprezentovány pseudopotenciály Vanderbiltova typu [94].

Kohn-Shamovy rovnice pro valenčńı elektrony byly řešeny v bázi rovinných vln o maximálńı
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energii 30 Ry. Výměnná a korelačńı energie byla aproximována Perdew-Burke-Ernzerhof-

ovým funkcionálem [95]. Pro vzorkováńı Brillouinovy zóny byla použita Monkhorst-Packova

śıt’ 3×3×3. Volba vhodné buňky pro simulaci byla založena na skutečnosti, že stechiome-

trická spinelová struktura může být reprezentována bud’ kubickou primitivńı buňkou o 56

atomech (hodnota mř́ıžkového parametru této buňky, a, je diskutována ńıže) nebo rombo-

edrálńı primitivńı buňkou o 14 atomech (mř́ıžkové vektory jsou (a/2, a/2, 0), (a/2, 0, a/2)

a (0, a/2, a/2). Fáze γ-Al2O3 s defektńı spinelovou strukturou, která obsahuje 1/9 vakanćı

z celkového počtu potenciálńıch pozic atomů Al, může být popsána primitivńı buňkou o 42

atomárńıch pozićıch (40 atomů + 2 vakance), která se skládá z tř́ı dř́ıve zmı́něných rom-

boedrálńıch buněk. Za účelem nalezeńı konfigurace s nejnižš́ı energíı, byly pro každé složeńı

optimalizovány pozice jednotlivých atomů pro několik r̊uzných objemů. Následně bylo možno

určit preferovaný objem V0 a odpov́ıdaj́ıćı energii základńıho stavu E0 fitováńım Birchovy

rovnice 4.29:

E − E0 =
9

8
BV0

([
V0
V

] 2
3

− 1

)2

+
9

16
B
(
B′ − 4

)
V0

([
V0
V

] 2
3

− 1

)3

+ ... (4.29)

kde B reprezentuje objemový modul tuhosti při preferovaném objemu V0 a B′ je derivace

objemového modulu tuhosti podle tlaku. Transformačńı energie pro tuhý roztok Al–Cu–O

s ohledem na fázové složeńı po ohřevu (rozpad na fáze CuAl2O4 a α-Al2O3) byla vypoč́ıtána

z rovnice:

E = ECuxAlyOz−x×ECuAl2O4− (0,5y − x)×Eα-Al2O3 − (0,5z − 0,75y − 0,5x)×EO2 (4.30)

V př́ıpadě kdy systém obsahuje lichý počet elektron̊u (kv̊uli 1 vakanci Al na primi-

tivńı buňku) a v př́ıpadě tripletńıho základńıho stavu kysĺıkové molekuly byly uvažovány

nespárované spiny. Chyba, se kterou byla určena hodnota transformačńı energie, je nižš́ı

než 2 meV/atom. Pro použitou metodu výpočtu je charakteristické, že vypoč́ıtané hodnoty

mř́ıžkových parametr̊u byly systematicky vyšš́ı než hodnoty experimentálně určené, avšak

rozd́ıl mezi nimi byl menš́ı než 0,7 %, resp. 1,4 % v př́ıpadě Cu a α-Al2O3, resp. spinelové

struktury CuAl2O4.
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5. Výsledky a diskuze

5.1. Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

V této kapitole bude vyšetřován vliv nadeponované struktury magnetronově naprášovaných

vrstev Al2O3 na vysokoteplotńı stabilitu a transformačńı procesy prob́ıhaj́ıćı v těchto vrstvách

během jejich postdepozičńıho ohřevu (výsledky byly publikovány v [II, IV]). Pro tento účel

byly připraveny tři vrstvy s r̊uznou nadeponovanou strukturou Al2O3 označené I, II a III.

Struktura nadeponovaných vrstev byla ř́ızena vhodnou kombinaćı dvou depozičńıch para-

metr̊u, jmenovitě výkonu dodávaného do výboje a teploty, na kterou byl substrát vyhř́ıván.

Zvolené hodnoty těchto dvou parametr̊u pro př́ıpravu jednotlivých vrstev jsou uvedeny v tab.

5.1.

Tab. 5.1: Hodnoty výkonu dodávaného do výboje a teploty, na kterou byl substrát vyhř́ıván, které byly
použity při př́ıpravě vrstev Al2O3.

Vrstva Výkon dodávaný do výboje (kW) Teplota substrátu (◦C)

I 0,6 bez ohřevu

II 0,6 500

III 1,2 500

Všechny vrstvy byly vysoce pr̊uhledné a na jejich povrchu byly pozorovány barevné interfe-

renčńı obrazce. Vysoká optická pr̊uhlednost ve viditelném spektru indikovala stechiometrické

složeńı vrstev. Analýza prvkového složeńı nadeponovaných vrstev potvrdila, že všechny tři

nadeponované vrstvy maj́ı téměr stechiometrické složeńı – obsah Al byl roven 37 at. % a obsah

O 63 at. %, což odpov́ıdá poměru O : Al = 1,7 (v př́ıpadě stechiometrického oxidu je poměr

O : Al roven hodnotě 1,5).

Struktura vrstev I – III v nadeponovaném stavu byla charakterizována pomoćı rentge-

nové difrakce v uspořádáńı Bragg–Brentano. Vrstvy byly rentgenovány v práškové formě

kv̊uli následné analýze fázových transformaćı pomoćı DSC. Hmotnost vrstev byla ve všech

př́ıpadech 3,00± 0,01 mg. Odpov́ıdaj́ıćı rentgenogramy jsou ukázány na obr. 5.1. Rentgeno-

gram vrstvy I připravené při ńızkém výkonu 0,6 kW a bez ohřevu substrátu (viz obr. 5.1(a))

neobsahuje žádnou reflexi od krystalické fáze a jediný velmi široký ṕık v rozsahu 20◦ – 45◦ úhlu

2θ indikuje, že vrstva má zcela amorfńı strukturu. V př́ıpadě vrstev II a III deponovaných

s ohřevem substrátu na 500 ◦C a výkonem dodávaným do výboje 0,6 kW, resp. 1,2 kW, (viz

obr. 5.1(b), resp. obr. 5.1(c)) lze na rentgenogramech pozorovat široké reflexe s ńızkou in-

tenzitou odpov́ıdaj́ıćı kubické fázi γ-Al2O3 (karta JCPDS č. 10-0425). Jelikož analýza XRD

umožňuje identifikovat pouze krystalické fáze, je velmi problematické určit, jaké množstv́ı

amorfńı fáze je obsaženo ve vrstvách II a III. I přesto však lze pozorovat, že intenzita reflex́ı

od fáze γ je v př́ıpadě vrstvy II mı́rně nižš́ı než intenzita reflex́ı od této fáze ve vrstvě III,

což může indikovat, že obsah amorfńı fáze ve vrstvě II je vyšš́ı.
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5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

Obr. 5.1: Rentgenogramy vrstev Al2O3

připravených při r̊uzných depozičńıch pa-
rametrech: (a) výkonu 0,6 kW a bez
ohřevu substrátu (vrstva I); (b) výkonu
0,6 kW a ohřevu substrátu na 500 ◦C
(vrstva II) a (c) výkonu 1,2 kW a ohřevu
substrátu na 500 ◦C (vrstva III).

Fázové transformace ve vrstvách Al2O3 byly detailně zkoumány pomoćı kombinace dife-

renciálńı skenovaćı kalorimetrie a rentgenové difrakce, což umožňuje charakterizovat změny

ve fázovém složeńı vrstev a dát do souvislosti DSC ṕıky s jednotlivými transformacemi.

DSC křivky zaznamenané během ohřevu vrstev I – III v syntetickém vzduchu na tep-

lotu 1300 ◦C rychlost́ı 40 ◦C/min jsou ukázány na obr. 5.2. Z pr̊uběhu DSC křivek je vidět, že

ve všech třech vrstvách docháźı během ohřevu pouze k exotermickým proces̊um, které jsou na

DSC křivce reprezentovány ṕıky s existenćı maxima. Na DSC křivce vrstvy I s amorfńı nade-

ponovanou strukturou lze pozorovat dva vysoké ṕıky, jejichž intenzity se př́ılǐs nelǐśı. Maxim

tyto ṕıky dosahuj́ı při teplotách 930 ◦C a 1200 ◦C. DSC křivka vrstvy II, u ńıž byla dete-

kována př́ıtomnost fáze γ, vykazuje také existenci dvou ṕık̊u, avšak oproti vrstvě I s amorfńı

strukturou je intenzita prvńıho ṕıku mnohonásobně nižš́ı a maximum tohoto ṕıku je posunuto

o ∼ 30 ◦C směrem k nižš́ım teplotám. Pozice a intenzita druhého ṕıku je srovnatelná s druhým

ṕıkem na křivce vrstvy I. V př́ıpadě vrstvy III, u ńıž byla též detekována př́ıtomnost fáze γ,

lze pozorovat na DSC křivce př́ıtomnost pouze jednoho ṕıku při teplotě 1200 ◦C o podobné

intenzitě jako v př́ıpadě vrstev I a II. Rozd́ıly v pr̊uběhu DSC křivek u jednotlivých vrstev

jednoznačně poukazuj́ı na to, že se struktura nadeponovaných vrstev vzájemně lǐśı.

Aby bylo možno identifikovat procesy, které jednotlivé DSC ṕıky reprezentuj́ı, byly vrstvy

Al2O3 ohřáty rychlost́ı 40 ◦C/min na teploty zadefinované na obrázćıch 5.3(a) – 5.5(a). Pro

každý exotermický ṕık byla zvolena alespoň jedna teplota před počátek procesu, v pr̊uběhu

procesu a po dokončeńı procesu. Ihned po dosažeńı dané teploty následoval proces chlazeńı

rychlost́ı 40 ◦C/min na pokojovou teplotu a po ochlazeńı byly poř́ızeny př́ıslušné rentgeno-

gramy (viz obr. 5.3(b) – 5.5(b)).
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5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

Obr. 5.2: DSC křivky zaznamenané
během ohřevu vrstev Al2O3 připravených
při r̊uzných depozičńıch parametrech: (a)
výkonu 0,6 kW a bez ohřevu substrátu
(vrstva I); (b) výkonu 0,6 kW a ohřevu
substrátu na 500 ◦C (vrstva II) a (c)
výkonu 1,2 kW a ohřevu substrátu
na 500 ◦C (vrstva III). Vrstvy byly
ohř́ıvány v syntetickém vzduchu na tep-
lotu 1300 ◦C rychlost́ı 40 ◦C/min.

Na obr. 5.3 je DSC křivka vrstvy I s vyznačenými teplotami a př́ıslušné rentgenogramy

źıskané po ochlazeńı na pokojovou teplotu. Porovnáńım rentgenogramů po ohřevu na teploty

800 ◦C, 890 ◦C a 1000 ◦C, což jsou teploty v okoĺı prvńıho exotermického ṕıku s maximem při

teplotě 930 ◦C, lze pozorovat, že docháźı ke krystalizaci amorfńı struktury. Všechny deteko-

vané ṕıky lze přǐradit krystalické fázi γ. Intenzity těchto ṕık̊u se s rostoućı teplotou zvyšuj́ı,

což indikuje postupnou fázovou transformaci z amorfńı Al2O3 do krystalické fáze γ (a→γ).

Ačkoliv nebyl na DSC křivce zaznamenán žádný ṕık až do teploty 800 ◦C, lze na rentgeno-

gramu vrstvy po ohřevu na 800 ◦C pozorovat ṕık s velmi malou intenzitou odpov́ıdaj́ıćı reflexi

od roviny (440) krystalické fáze γ. To naznačuje, že existuje několik málo krystalit̊u v amorfńı

struktuře ještě před t́ım, než začne dominantńı proces fázové transformace z amorfńı do krys-

talické fáze γ (viz prvńı exotermický ṕık). Jak je vidět z rentgenogramů vrstvy po ohřevu

na teploty 1180 ◦C a 1300 ◦C, druhý exotermický ṕık detekovaný při teplotě maxima 1200 ◦C

je spojen s transformaćı fáze γ do α-Al2O3 (karta JCPDS č. 46-1212) (γ→α). XRD ṕıky

odpov́ıdaj́ıćı fázi α maj́ı mnohem vyšš́ı intenzity a jsou velmi úzké, což je d̊usledkem toho, že

tato fáze má mnohem větš́ı krystality. Z analýzy rentgenogramu vrstvy po ohřevu na teplotu

1180 ◦C je vidět, že již nelze detekovat př́ıtomnost fáze γ, avšak kromě reflex́ı od fáze α,

lze detekovat př́ıtomnost krystalické metastabilńı fáze θ-Al2O3 (karta JCPDS č. 23-1009). I

přesto, že tvar DSC ṕıku nevykazuje žádné známky superpozice, je vidět, že transformace

γ→α prob́ıhá s vytvořeńım přechodové fáze θ. Tyto výsledky naznačuj́ı, že tato metastabilńı
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5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

fáze existuje pouze v úzkém teplotńım rozsahu, kdy se tvoř́ı krystality fáze α.

Obr. 5.3: (a) DSC křivka zaznamenaná během ohřevu vrstvy I s amorfńı nadeponovanou strukturou v
syntetickém vzduchu rychlost́ı 40 ◦C/min s vyznačenými teplotami a (b) ex-situ rentgenogramy této vrstvy
po ohřevu na tyto teploty.

Na obr. 5.4 je DSC křivka vrstvy II s vyznačenými teplotami a př́ıslušné rentgenogramy

źıskané po ochlazeńı na pokojovou teplotu. Z rentgenogramů je vidět, že prvńı exotermický ṕık

detekovaný při teplotě 900 ◦C, který má mnohem nižš́ı intenzitu než v př́ıpadě prvńıho exoter-

mického ṕıku detekovaného při ohřevu vrstvy s amorfńı strukturou, je opět spojen s transfor-

maćı amorfńı fáze do krystalické fáze γ. Jelikož fáze γ již existovala ve struktuře nadeponované

vrstvy, projevuje se zvyšováńı celkového obsahu této fáze ve vrstvě zvyšováńım intenzit XRD

reflex́ı od této fáze (viz porovnáńı rentgenogramů po ohřevu vrstvy na 800 ◦C a 950 ◦C). Daľśı

zvýšeńı teploty za teplotu, kdy byl detekován druhý exotermický ṕık, má za následek, stejně

jako u vrstvy I, fázovou transformaci γ→α. Stejně jako u vrstvy I byla na rentgenogramu

vrstvy II ohřáté na začátek exotermického ṕıku (1170 ◦C) detekována př́ıtomnost metastabilńı

fáze θ. Na základě chováńı vrstvy II během jej́ıho ohřevu lze tedy usuzovat, že tato vrstva

měla nadeponovanou krystalickou strukturu γ-Al2O3 s malým množstv́ım amorfńı fáze.

Na obr. 5.5 je DSC křivka vrstvy III s vyznačenými teplotami a př́ıslušné rentgenogramy

źıskané po ochlazeńı na pokojovou teplotu. Porovnáńım rentgenogramů vrstvy ohřáté až na

teplotu 1100 ◦C je vidět, že se jednotlivé rentgenogramy až do této teploty neměńı, což je

v souladu s neexitenćı ṕıku na DSC křivce. Z rentgenogramů vrstev po ohřevu na teploty

1170 ◦C a 1300 ◦C je vidět, že se fáze γ transformuje do α a stejně jako v př́ıpadě vrstev

I a II zde byla detekována př́ıtomnost metastabilńı fáze θ, jej́ıž vytvořeńı doprováźı tuto

transformaci.

62



5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

Obr. 5.4: (a) DSC křivka zaznamenaná během ohřevu vrstvy II s nadeponovanou krystalickou strukturou
γ-Al2O3 v syntetickém vzduchu rychlost́ı 40 ◦C/min s vyznačenými teplotami a (b) ex-situ rentgenogramy
této vrstvy po ohřevu na tyto teploty.

Obr. 5.5: (a) DSC křivka zaznamenaná během ohřevu vrstvy III s nadeponovanou krystalickou strukturou
γ-Al2O3 v syntetickém vzduchu rychlost́ı 40 ◦C/min s vyznačenými teplotami a (b) ex-situ rentgenogramy
této vrstvy po ohřevu na tyto teploty.

Podrobná analýza XRD ṕık̊u od krystalické fáze γ prokázala, že zvyšuj́ıćı se intenzita re-

flex́ı od rovin (400) a (440) na pozici 45,9◦, resp. 67,1◦, je spojena s nukleaćı nových krystalit̊u
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5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

fáze γ z amorfńı fáze a nikoli s r̊ustem již existuj́ıćıch krytalit̊u této fáze (velikost krystalit̊u se

s teplotou neměńı). Odpov́ıdaj́ıćı data včetně intenzit dominantńıch reflex́ı, jmenovitě γ(400)

a γ(440), a velikosti krystalit̊u jsou ukázány v tabulce 5.2. Kromě velikosti krystalit̊u fáze

γ, která se pohybovala v rozmeźı 4 až 7 nm, byla spoč́ıtána také velikost krystalit̊u fáze α,

která byla 100 – 150 nm. Větš́ı velikost krystalit̊u fáze α je v souladu s faktem, že fáze α je

energeticky stabilněǰśı při menš́ı povrchové ploše na rozd́ıl od jemnozrnné fáze γ [96].

Tab. 5.2: Intenzity reflex́ı od rovin (400) a (440) od fáze γ, I(400), resp. I(440), a velikost krystalit̊u vypoč́ıtaná
z těchto reflex́ı, d400, resp. d400, pomoćı Scherrerovy rovnice pro nadeponované a ohřáté vrstvy Al2O3.

Vrstva Teplota (◦C) I400 (cps) I440 (cps) d400 (nm) d440 (nm)

I nadep. – – – –

890 282 326 7 7

1000 710 851 6 6

II nadep. 390 361 4 4

800 412 415 5 5

950 988 1094 5 5

III nadep. 663 702 4 4

800 703 768 5 5

1100 692 736 6 5

Porovnáńım źıskaných výsledk̊u s výsledky uvedenými v publikaćıch, které se věnuj́ı

fázovým transformaćım v magnetronově naprašovaných vrstvách Al2O3, viz kapitola 2.1, se

ukazuje, že tato systematická studie některé výsledky potvrzuje a některé rozporuje. Jak bylo

ukázáno pomoćı kombinace DSC a XRD, je možno magnetronovým naprašováńım nadepo-

novat vrstvy Al2O3 s r̊uznou strukturou, které se lǐśı r̊uzným poměrem amorfńı a krystalické

fáze γ-Al2O3: (1) zcela amorfńı vrstvu Al2O3 (vrstva I), (2) vrstvu s částečně krystalic-

kou strukturou γ-Al2O3 (vrstva II) a (3) vrstvu s čistě krystalickou strukturou γ-Al2O3

(vrstva III). Většina výsledk̊u je plně v souladu s výsledky Eklunda a spol [21], až na jeden

d̊uležitý rozd́ıl. Eklund a spol. nepozorovali během transformace γ→α ve vrstvě se struk-

turou γ-Al2O3 př́ıtomnost žádné přechodové metastabilńı fáze. V př́ıpadě této systematické

studie byla však nezávisle na nadeponované struktuře v pr̊uběhu transformace γ→α vždy

zaznamenána př́ıtomnost metastabilńı fáze θ. I přes rozd́ılné podmı́nky ohřevu použité v jed-

notlivých studíıch (v této systematické studii byly vrstvy ohř́ıvány rychlost́ı 40 ◦C/min bez

výdrže, zat́ımco Eklund a spol. ohř́ıvali vrstvy rychlost́ı 10 ◦C/min s výdrž́ı 1 h [21]), neńı

d̊uvod se domńıvat, že by tento fakt měl kvalitativńı dopad na prob́ıhaj́ıćı fázové transfor-

mace, protože v př́ıpadě magnetronově naprašovaných vrstev Al2O3 bylo podobné chováńı

pozorováno také v př́ıpadě ohřevu rychlost́ı 10 ◦C/min s výdrž́ı 5 h [I].
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5.1 Fázové transformace ve vrstvách Al2O3

Metastabilńı fáze Al2O3 lze v závislosti na uspořádáńı kysĺıkových aniont̊u rozdělit na dvě

skupiny: struktury s kubickou plošně centrovanou mř́ıžkou a hexagonálńı struktury s těsným

uspořádáńım. Kubická fáze γ a monoklinická fáze θ patř́ı do stejné skupiny s plošně centro-

vanou mř́ıžkou. Tyto dvě fáze se však lǐśı uspořádáńım hlińıkových kationt̊u. Struktura fáze

γ je obykle popsána jako defektńı spinelová s 32 kysĺıkovými anionty na kubické plošně cen-

trované mř́ıžce s 21 1/3 hlińıkovými kationty rozmı́stěnými na oktaedrálńıch a tetraedrálńıch

intersticiálńıch mı́stech. Zbývaj́ıćı 2 2/3 intersticiálńı mı́sta, která chyb́ı do ideálńı spinelové

struktury (prostorová grupa Fd3̄m), tvoř́ı vakance.

Gutiérrez a spol. [97] použili výpočty ab-initio, aby vyšetřili všechny možné konfigurace

vakanćı ve fázi γ. Zjistili, že struktura s minimálńı energíı má všechny vakance umı́stěné v ok-

taedrálńıch mı́stech, která splňuj́ı podmı́nku, že je vzdálenost jednotlivých vakanćı co největš́ı.

Avšak rozd́ıl oproti energetické náročnosti struktury s vakancemi umı́stěnými v tetraedrálńıch

pozićıch neńı př́ılǐs výrazný. Výsledkem toho je, že kationtová podmř́ıž je částečně neu-

spořádaná (oproti ideálńı spinelové struktuře). Monoklinická fáze θ (prostorová grupa C2/m)

obsahuje 20 iont̊u v jednotkové buňce s 8 kationty rovnoměrně rozmı́stěnými v oktaedrálńıch

a tetraedrálńıch pozićıch. Tato fáze má zcela uspořádanou strukturu, která vzniká z fáze γ

během ohřevu při vytvářeńı fáze α. Levin a Brandon [14] analyzovali možné transformačńı

cesty z hlediska symetrie jednotlivých prostorových grup, resp. podgrup. Bylo zde ukázáno,

že transformace γ→α může prob́ıhat spojitě na základě pouhého chemického přeuspořádáńı

hlińıkových kationt̊u na intersticiálńıch mı́stech kysĺıkové podmř́ıže, která z̊ustává během této

transformaci prakticky nezměněná. Proto lze předpokládat, že je tato transformace nerekon-

struktivńı (na rozd́ıl od konečné transformace do romboedrálńı fáze α). Na základě těchto

fakt̊u, lze usuzovat, že transformace γ→ θ může mı́t termodynamický charakter druhého

řádu. Na rozd́ıl od transformace prvńıho řádu, se v tomto př́ıpadě neočekává uvolněńı ani

spotřebováńı energie. Ačkoliv jsme tedy v této systematické studii detekovali pomoćı XRD

př́ıtomnost fáze θ ve všech vyšetřovaných vrstvách Al2O3, nebyl v souvislosti s vytvářeńım

této fáze detekován žádný ṕık na DSC křivce. Naopak během vytvářeńı fáze α byl na DSC

křivce zaznamenán výrazný ṕık. Strukturu fáze α (prostorová grupa R3̄c) lze považovat za he-

xagonálńı těsně uspořádanou podmř́ıž kysĺıkových aniont̊u s 2/3 intersticiemi v oktaedrálńıch

mı́stech zaplněných hlińıkovými kationty. Jelikož jsou symetrie prostorových grup fáźı α a θ

zcela rozd́ılné, je transformace θ→α náhlá a docháźı během ńı k přeuspořádáńı kysĺıkové

podmř́ıže, tj. k přerušeńı chemických vazeb. Proto je tento proces doprovázen uvolněńım

energie.

Daľśı metastabilńı fáze Al2O3, která může být pozorována během transformace z γ→α,

je orthorombická fáze δ. Struktura této fáze je založena na kubickém plošně centrovaném

uspořádáńı kysĺıkových aniont̊u, stejně jako fáze γ, avšak tato fáze má vyšš́ı stupeň uspo-

řádáńı intersticiálńıch kationt̊u. V magnetronově naprašovaných vrstvách Al2O3 detekovali

Edlmayr a spol. [22] př́ıtomnost této fáze pomoćı XRD během ohřevu těchto vrstev v argonové

atmosféře. Př́ıtomnost této fáze zde byla identifikována během transformace γ→α. Autoři

zde však uváděj́ı, že nelze vyloučit, že se jedná o fáze θ z d̊uvodu překrývaj́ıćıch se XRD reflex́ı.
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V této systematické studii nebyla př́ıtomnost fáze δ detekována v žádné z vyšetřovaných

vrstev.

Detailńı analýza DSC křivek magnetronově naprašovaných vrstev Al2O3 nebyla dosud

nikde publikována. Edlmayr a spol. [22] uvedli pouze DSC křivky zaznamenané během ohřevu

dvou vrstev Al2O3 v argonu (vrstvy s vysokým a vrstvy s ńızkým obsahem krystalické fáze

γ). Ve studii nebyla uvedena žádná termodynamická ani kinetická data. Následuj́ıćı kapitola

předkládané disertačńı práce se věnuje kinetické analýze fázových transformaćı ve vrstvách

Al2O3.

5.1.1. Kinetická analýza fázových transformaćı ve vrstvách Al2O3

Pro kinetickou analýzu fázových transformaćı byly zvoleny pouze 2 vrstvy, a to vrstva I

s čistě amorfńı nadeponovanou strukturou, ve které byly pozorovány transformace a→γ

a γ→α, a vrstva III s čistě krystalickou nadeponovanou strukturou γ-Al2O3, ve které byla

pozorována transformace γ→α. Jak bylo uvedeno v kapitole 4.2.2, je ćılem kinetické analýzy

nalézt kinetické parametry, které umožňuj́ı matematický popis daného procesu: (1) aktivačńı

energii Ea (kJ/mol), (2) předexponenciálńı faktor A (min−1) a (3) kinetický model f(α) (–)).

5.1.2. Kinetická analýza transformace a→ γ

Transformace a→γ byla zaznamenána při ohřevu vrstvy I (na rozd́ıl od vrstvy III). Při

této transformaci se amorfńı struktura transformuje do kubické defektńı spinelové γ-Al2O3

bez př́ıtomnosti jakékoliv daľśı metastabilńı fáze. DSC ṕıky zaznamenané během ohřevu této

vrstvy čtyřmi r̊uznými rychlostmi (10, 20, 30 a 40 ◦C/min) jsou uvedeny na obr. 5.6. DSC

ṕıky nejsou nijak zdeformovány a vykazuj́ı právě jedno maximum, což poukazuje na to, že

transformačńı proces neńı komplikovaný. Z obrázku je dále vidět, že se zvyšuj́ıćı se rychlost́ı

ohřevu se intenzita DSC ṕık̊u zvyšuje a počátek transformace se posouvá k vyšš́ım teplotám.

Tento posun počátku transformace je d̊usledkem toho, že při vyšš́ı rychlosti ohřevu setrvává

systém na konkrétńı teplotě kratš́ı dobu. Systém nemá dostatek času pro transformaci a proto

tento proces prob́ıhá při vyšš́ı teplotě. Vyšš́ı teplota má za následek zvýšeńı rychlosti reakce

a tedy vyšš́ı intenzitu DSC ṕıku. Změna entalpie je pro všechny rychlosti téměř stejná. Středńı

hodnota změny entalpie spojené s transformačńım procesem je –22,6± 0,5 kJ/mol. Závislost

rychlosti transformačńıho procesu na rychlosti ohřevu a konstantńı změna entalpie trans-

formačńıho procesu indikuj́ı, že transformačńı proces a→γ je kineticky ř́ızený proces, který

může být matematicky popsán diferenciálńı kinetickou rovnićı pro neizotermické podmı́nky

(viz rovnice (4.7)). Integraćı DSC dat a jejich normováńım v rozsahu <0; 1> se źıská pro

každou rychlost ohřevu konverzńı křivka závislosti stupně konverze α na teplotě T . Kon-

verzńı křivky pro sledovanou transformaci jsou ukázány na obr. 5.7. Všechny tyto křivky

maj́ı sigmoidálńı tvar, který je typický pro procesy při neizotermickém ohřevu.
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Obr. 5.6: Exotermické DSC ṕıky re-
prezentuj́ıćı transformaci a→γ zazname-
nané při ohřevu vrstev Al2O3 s nadepo-
novanou amorfńı strukturou. Vrstvy byly
ohř́ıvány v syntetickém vzduchu rych-
lostmi 10, 20, 30 a 40 ◦C/min.

Konverzńı křivky závislosti stupně konverze α na teplotě T jsou základem pro kinetic-

kou analýzu. Pro každý stupeň konverze α lze pomoćı r̊uzných metod určit aktivačńı energii.

Aktivačńı energie Ea transformačńıho procesu v rozsahu 0,1< α < 0,9 byla určována po-

moćı dvou integrálńıch izokonverzńıch metod – Kissinger–Akahira–Sunose (KAS) (viz rovnice

(4.14)), Flynn–Wall–Ozawa (FWO) (viz rovnice (4.16)) a jedné diferenciálńı izokonverzńı me-

tody – Friedman (FR) (viz rovnice (4.8)). Hodnoty aktivačńı energie Ea vypoč́ıtané pomoćı

jednotlivých metod vynesené v závislosti na stupni konverze α jsou na obr. 5.8.

Obr. 5.7: Konverzńı křivky závislosti
stupně konverze α na teplotě T źıskané in-
tegraćı a znormováńım DSC ṕık̊u na obr.
5.6.

Z tohoto obrázku je vidět, že aktivačńı energie je v intervalu konverze 0,2< α < 0,8 téměř

konstantńı (odchylka od pr̊uměrné hodnoty je méně než 10 %). Mimo tento rozsah se od-

chylky od pr̊uměrné hodnoty zvětšuj́ı. Tyto odchylky jsou zp̊usobeny t́ım, že transformačńı

procesy v pevných látkách nejsou na začátku a na konci stabilńı. Daľśı př́ıčinou odchylek je
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samotný odečet pozad́ı od DSC ṕıku, protože je problematické stanovit přesný začátek a ko-

nec procesu. Z těchto d̊uvod̊u byly brány v úvahu pouze hodnoty v rozsahu 0,2< α < 0,8.

Pr̊uměrné hodnoty aktivačńı energie v tomto rozsahu jsou uvedeny v tab. 5.3. Z tabulky je

vidět, že pr̊uměrné hodnoty aktivačńı energie stanovené pomoćı integrálńıch metod (KAS,

FWO) jsou si vzájemně velmi podobné. Odchylky mezi hodnotami jsou zp̊usobeny rozd́ılem

v aproximaci teplotńıho integrálu v rovnici (4.9), kterou jednotlivé metody použ́ıvaj́ı. Rozd́ıl

mezi hodnotami źıskanými z integrálńıch metod (KAS, FWO) a diferenciálńı metody (FR)

jsou zp̊usobeny rozd́ılnou podstatou těchto metod. Integrálńı metody jsou založeny na apro-

ximaci teplotńıho integrálu za předpokladu, že je aktivačńı energie v celém intervalu integrace

konstantńı, což na počátku a konci procesu nemuśı být splněno a může to vnést systematické

chyby při určováńı aktivačńı energie. Tato chyba se neprojev́ı v diferenciálńı metodě, kde

se neuvažuj́ı žádné matematické aproximace, avšak tato metoda je velmi citlivá na správné

odečteńı pozad́ı od DSC ṕıku.

Nezávislost hodnoty aktivačńı energie Ea na stupni konverze α indikuje, že transformačńı

proces a→γ neńı komplikovaný a lze pro něj stanovit i zbylé kinetické parametry (předex-

ponenciálńı faktor A a kinetický model f(α)).

Obr. 5.8: Závislost aktivačńı energie Ea

na stupni přeměny α pro transformaci
a→γ ve vrstvách Al2O3 s nadepono-
vanou amorfńı strukturou. Aktivačńı
energie Ea byla vypočtena pomoćı izo-
konverzńıch metod Kissinger–Akahira–
Sunose (KAS), Flynn–Wall–Ozawa
(FWO) a Friedman (FR).

V konverzńım rozsahu 0,2< α < 0,8, kdy je aktivačńı energie Ea nezávislá na stupni

konverze α, byla pro výpočet hodnoty předexponenciálńıho faktoru A použita metoda in-

variantńıch kinetických parametr̊u (IKP). Tato metoda je založena na pozorováńı, že jedna

konverzńı křivka může být popsána několika r̊uznými kinetickými modely f(α). Zvolené ki-

netické modely, které velmi dobře umožňuj́ı popsat konverzńı křivky α(T ) na obr. 5.7, jsou

uvedeny v tab. 5.4. Hodnoty aktivačńıch parametr̊u Ea a A pro každý zvolený kinetický model

byly vypoč́ıtány z diferenciálńı formy kinetické rovnice (viz rovnice (4.8)).

Pro každou rychlost ohřevu jsou hodnoty aktivačńıch parametr̊u E a A vypoč́ıtané pro

r̊uzné f(α) ve vzájemné korelaci d́ıky kompenzačńımu efektu (viz rovnice (4.19)). Na obr. 5.9
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je vynesena závislost logaritmu předexponenciálńıho faktoru lnA na aktivačńı energii E pro

všechny rychlosti ohřevu.

Tab. 5.3: Pr̊uměrné hodnoty aktivačńı energie Ea pro transformaci a→γ ve vrstvách Al2O3 s nadeponovanou
amorfńı strukturou vypoč́ıtané pomoćı izokonverzńıch metod KAS, FWO a FR.

Metoda Ea (kJ/mol)

Kissinger–Akahira–Sunose (KAS) 481 ± 10

Flynn–Wall–Ozawa (FWO) 476 ± 9

Friedman (FR) 464 ± 22

Proložené př́ımky se prot́ınaj́ı ve velmi malé oblasti, což indikuje, že daný transformačńı

proces může být opravdu považován za nekomplikovaný. Dále je z obrázku také vidět, že

některé zvolené kinetické modely se bĺıž́ı kinetickému modelu, který je vhodný pro popis

transformačńıho procesu, protože se vypoč́ıtané hodnoty aktivačńıch parametr̊u bĺıž́ı hod-

notě invariantńıch kinetických parametr̊u. Konkrétně jsou to kinetické modely SB(0,8; 1,5);

SB(1; 1,5) a JMA(1,5). Pomoćı pr̊useč́ık̊u a směrnic těchto př́ımek lze vypoč́ıtat superko-

relačńı parametry a a b a následně pomoćı těchto parametr̊u určit invariantńı kinetické

parametry Einv a lnAinv. Hodnota aktivačńı energie Einv vypoč́ıtaná pomoćı metody IKP

je 463± 10 kJ/mol a přirozený logaritmus předexponenciálńıho faktoru lnAinv má hodnotu

48± 1 (Ainv = 7× 1020 min−1).

Tab. 5.4: Kinetické modely a zvolené parametry, které byly použity při výpočtu aktivačńı energie Ea

a předexponenciálńıho faktoru A pomoćı metody IKP.

Model f(α) Parametry

JMA(n) f(α) =n(1− α)[− ln(1− α)](1−(1/n)) (n)=0,5; 1; 1,5

SB(m,n) f(α) =αm(1− α)n (m,n)= (0,8; 1,5); (0,6; 1,7); (1,0; 1,5); (0,5; 2,0)

Hodnota aktivačńı energie je v dobré shodě s hodnotami aktivačńıch energíı vypoč́ıtaných

pomoćı izokonverzńıch metod, předevš́ım s hodnotou vypoč́ıtanou pomoćı metody Friedman

(Ea,FR = 464± 22 kJ/mol).

Pokud je stanovena hodnota aktivačńı energie Ea transformačńıho procesu, lze naj́ıt

vhodný kinetický model f(α), který by umožňoval matematický popis daného procesu. Kine-

tický model byl stanoven na základě metody, kterou vypracoval J. Málek [85]. Tato metoda

je založena na interpretaci tvaru a maxim funkćı y(α) (viz rovnice (4.21)) a z(α) (viz rovnice

(4.22)), které jsou źıskány z DSC dat. Pro konstrukci funkce y(α) byla použita aktivačńı

energie vypoč́ıtána pomoćı metody IKP (Einv= 463 kJ/mol).
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Obr. 5.9: Kompenzačńı efekt mezi ak-
tivačńı energíı a předexponenciálńım fak-
torem využ́ıvaný při výpočtu kinetických
parametr̊u v metodě invariantńıch ki-
netických parametr̊u pro transformaci
a→γ ve vrstvách Al2O3 s nadepo-
novanou amorfńı strukturou. Pr̊useč́ık
čárkovaných čar označuje mı́sto pr̊uniku
proložených př́ımek.

Na obr. 5.10 jsou vykreslené funkce y(α) a z(α) normalizované v intervalu <0; 1>. Z ob-

rázku je zřejmé, že jednotlivé funkce nejsou závislé na rychlosti ohřevu a obě dvě funkce maj́ı

dobře definované maximum. Hodnoty αM a αP odpov́ıdaj́ıćı maximům funkćı y(α) a z(α) pro

jednotlivé rychlosti ohřevu jsou uvedeny v tab. 5.5.

Obr. 5.10: Normalizované funkce y(α)
(prázdné symboly) a z(α) (plné sym-
boly) vypočtené z DSC dat źıskaných při
r̊uzných rychlostech ohřevu pro transfor-
maci a→γ ve vrstvách Al2O3 s nadepo-
novanou amorfńı strukturou.

Pr̊uměrná hodnota αM = 0,35± 0,01 poukazuje na to, že kinetická data mohou být popsá-

na bud’ modelem Johnson–Mehl–Avrami (JMA(n) – viz rovnice (4.26)) nebo Šesták–Berggren

(SB(m,n) – viz rovnice (4.23)). Jelikož je pr̊uměrná hodnota αP = 0,52± 0,01 mnohem nižš́ı,

než hodnota, kterou předpokládá model JMA (αP = 0,632), je model Šesták–Berggren nej-

vhodněǰśı pro matematický popis transformace a→γ. Parametry m a n vypoč́ıtané pomoćı

rovnic (4.24) a (4.25) pro každou rychlost ohřevu jsou uvedeny v tab. 5.5. Hodnoty vypoč́ıtané

pro jednotlivé rychlosti ohřevu se od sebe př́ılǐs nelǐśı, proto je možno jako parametry pro

model Šesták–Berggren použ́ıt pr̊uměrné hodnoty. Kinetický model pro popis transformace
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lze potom vyjádřit ve tvaru f(α) = α0,68(1− α)1,25.

Pro ověřeńı, že určené kinetické parametry umožňuj́ı matematický popis experimentálńıch

dat, byla experimentálńı data dα/dT porovnána s daty, která byla vypoč́ıtána pomoćı kine-

tických parametr̊u (viz obr. 5.11). Z obrázku je patrné, že kinetické parametry byly stanoveny

správně a velice dobře charakterizuj́ı vyšetřovaný transformačńı proces.

Tab. 5.5: Hodnoty maxim αM a αP funkćı y(α) a z(α) spolu s hodnotami parametr̊u m a n modelu Šesták–
Berggren (f(α) = αm(1−α)n) pro transformaci a→γ ve vrstvách Al2O3 s nadeponovanou amorfńı strukturou.

Rychlost ohřevu (◦C/min) αM αP m n

10 0,35 0,52 0,64 1,19

20 0,36 0,53 0,70 1,26

30 0,35 0,52 0,67 1,24

40 0,35 0,52 0,71 1,31

pr̊uměrná hodnota 0,35± 0,01 0,52± 0,01 0,68± 0,04 1,25± 0,06

Obr. 5.11: Srovnáńı experimentálńıch
(čára) a vypoč́ıtaných (body) dat dα/dT
pro transformaci a→γ ve vrstvách Al2O3

s nadeponovanou amorfńı strukturou.
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5.1.3. Kinetická analýza transformace γ→α

Transformace γ→α byla zaznamenána při ohřevu obou vrstev I a III vyšetřovaných z hlediska

kinetiky. Při této transformaci se kubická defektńı spinelová struktura γ transformuje do

romboedrické korundové struktury α. Je třeba poznamenat, že u obou vrstev byla v pr̊uběhu

transformace detekována pomoćı XRD př́ıtomnost metastabilńı fáze θ.

Na obr. 5.12 jsou uvedeny konverzńı křivky vyšetřovaného procesu a jim odpov́ıdaj́ıćı DSC

ṕıky zaznamenané při ohřevu vrstev I a III rychlostmi 10, 20, 30 a 40 ◦C/min. I přesto, že

z hlediska rentgenové difrakce se transformace γ→α u obou vrstev jev́ı stejně (viz obr. 5.3(b)

a 5.5(b)), je z obr. 5.12 vidět, že transformačńı teploty i intenzity DSC ṕık̊u jsou v př́ıpadě

vrstvy I s nadeponovanou amorfńı strukturou vyšš́ı než v př́ıpadě vrstvy III s nadeponovanou

krystalickou strukturou γ-Al2O3. To naznačuje, že kinetika tohoto transformačńıho procesu

záviśı na počátečńı nadeponované struktuře a že se tedy struktura fáze γ lǐśı v závislosti na

tom, zda-li vzniká při depozici nebo přirozenou transformaćı z amorfńı fáze během ohřevu.

Změna entalpie je pro všechny rychlosti u obou vrstev téměř stejná. Středńı hodnota změny

entalpie spojené s transformačńım procesem γ→α ve vrstvě I je –19,3± 0,5 kJ/mol a ve

vrstvě III je –21,7± 0,5 kJ/mol.

Aktivačńı energie Ea procesu byla stejně jako v př́ıpadě transformace a→γ určována

pomoćı dvou integrálńıch izokonverzńıch metod – Kissinger–Akahira–Sunose (KAS), Flynn–

Wall–Ozawa (FWO) a jedné diferenciálńı izokonverzńı metody – Friedman (FR). Hodnoty

aktivačńı energie vynesené v závislosti na stupni konverze pro obě dvě vrstvy jsou na obr.

5.13.

Obr. 5.12: Konverzńı křivky závislosti stupně přeměny α na teplotě T a odpov́ıdaj́ıćı DSC ṕıky (vnořený
graf) reprezentuj́ıćı transformaci γ→α při ohřevu vrstev Al2O3 s nadeponovanou (a) amorfńı strukturou
(vrstva I) a (b) krystalickou strukturou γ-Al2O3 (vrstva III) v syntetickém vzduchu rychlostmi 10, 20, 30
a 40 ◦C/min.

Z tohoto obrázku je zřejmé, že v př́ıpadě vrstvy s amorfńı nadeponovanou strukturou

je aktivačńı energie v intervalu konverze 0,2< α < 0,8 téměř konstantńı. V př́ıpadě vrstvy
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s nadeponovanou krystalickou strukturou γ-Al2O3 je rozptyl hodnot v daném intervalu vyšš́ı,

avšak stále lze považovat hodnoty aktivačńı energie v intervalu konverze 0,2< α < 0,8 za

konstantńı, protože rozptyl hodnot je menš́ı než 10 %. Nezávislost hodnoty aktivačńı energie

na stupni konverze naznačuje, že i transformačńı proces γ→α může být v př́ıpadě obou vrstev

považován z kinetického hlediska za nekomplikovaný a lze pro něj určit kinetické parametry.

Pr̊uměrné hodnoty aktivačńı energie v rozsahu 0,2< α < 0,8 vypoč́ıtané pomoćı metod KAS,

FWO a FR jsou uvedeny v tab. 5.6. Z tabulky je vidět, že se vypoč́ıtané hodnoty aktivačńı

energie pro vrstvy s r̊uznou strukturou lǐśı. V př́ıpadě vrstvy I s nadeponovanou amorfńı

strukturou je hodnota hodnota aktivačńı enerigie vyšš́ı (EFR= 591 kJ/mol) než v př́ıpadě

vrstvy III s krystalickou γ-Al2O3 strukturou (EFR = 511 kJ/mol).

Obr. 5.13: Závislost aktivačńı energie Ea na stupni přeměny α pro transformaci γ→α ve vrstvách Al2O3

s nadeponovanou (a) amorfńı (vrstva I) a (b) krystalickou strukturou γ-Al2O3 (vrstva III). Aktivačńı energie Ea

byla vypočtena pomoćı izokonverzńıch metod Kissinger–Akahira–Sunose (KAS), Flynn–Wall–Ozawa (FWO)
a Friedman (FR).

Tab. 5.6: Pr̊uměrné hodnoty aktivačńı energie vypoč́ıtané pomoćı izokonverzńıch metod KAS, FWO a FR
pro transformaci z γ- do α-Al2O3.

Metoda
Ea(kJ/mol)

Vrstva I Vrstva III

Kissinger–Akahira–Sunose (KAS) 593 ± 2 540 ± 12

Flynn–Wall–Ozawa (FWO) 587 ± 2 536 ± 10

Friedman (FR) 591 ± 6 511 ± 25
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Pro výpočet předexponenciálńıho faktoru transformačńıho procesu byla použita metoda

IKP. Zvoleny byly stejné kinetické modely jako v př́ıpadě transformace a→γ (viz tab. 5.4).

Na obr. 5.14 je vynesena závislost logaritmu předexponenciálńıho faktoru (lnA) na aktivačńı

energii pro všechny rychlosti ohřevu. Z obrázku je vidět, že se proložené př́ımky prot́ınaj́ı ve

velmi malé oblasti, což indikuje, že daný transformačńı proces může být opravdu považován

za nekomplikovaný. Dále je z obrázku také patrno, že zvolené kinetické modely se nebĺıž́ı kine-

tickému modelu, který by umožňoval matematický popis daného procesu. Pomoćı pr̊useč́ık̊u

a směrnic těchto př́ımek lze vypoč́ıtat parametry a a b a pomoćı těchto parametr̊u určit in-

variantńı kinetické parametry Einv a Ainv. Hodnota aktivačńı energie Einv pro transformačńı

proces γ→α je 589± 10 kJ/mol a logaritmus předexponenciálńıho lnAinv má hodnotu 50± 1

(Ainv = 5× 1021 min−1). V př́ıpadě vrstvy s nadeponovanou krystalickou γ-Al2O3 strukturou

má aktivačńı energie Einv hodnotu 511± 16 kJ/mol a předexponenciálńı faktor lnAinv nabývá

hodnoty 44± 1 (Ainv = 1× 1019 min−1). Hodnoty aktivačńı energie jsou v dobré shodě s hod-

notami aktivačńıch energíı vypoč́ıtaných izokonverzńımi metodami, předevš́ım s hodnotami

vypoč́ıtanými pomoćı metody Friedman (EFR = 591 kJ/mol, resp. EFR = 511 kJ/mol).

Obr. 5.14: Kompenzačńı efekt mezi aktivačńı energíı a předexponenciálńım faktorem využ́ıvaný při výpočtu
kinetickým parametr̊u v metodě invariantńıch kinetických parametr̊u pro transformaci γ→α ve vrstvách
Al2O3 s nadeponovanou (a) amorfńı (vrstva I) a (b) krystalickou strukturou γ-Al2O3 (vrstva III). Pr̊useč́ık
čárkovaných čar označuje mı́sto pr̊uniku proložených př́ımek.

Pokud je stanovena aktivačńı energie transformačńıho procesu, lze naj́ıt vhodný kine-

tický model f(α), který by umožňoval matematický popis daného procesu. Kinetický mo-

del byl stanoven opět na základě metody, kterou vypracoval J. Málek [85]. Pro konstrukci

funkce y(α) pro obě vrstvy byla použita aktivačńı energie vypoč́ıtána pomoćı metody IKP

(Einv,am. = 589 kJ/mol, resp. Einv,kryst. = 511 kJ/mol).

Na obr. 5.15 jsou vykreslené funkce y(α) a z(α) normalizované v intervalu <0; 1>.

Z obrázku je zřejmé, že jednotlivé funkce nejsou závislé na rychlosti ohřevu a obě dvě funkce

maj́ı dobře definované maximum.
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Hodnoty αM a αP odpov́ıdaj́ıćı maximům funkćı y(α) a z(α) a př́ıslušné hodnoty para-

metr̊u m a n modelu Šesták–Berggren (f(α) = αm(1− α)n) pro jednotlivé rychlosti ohřevu

jsou uvedeny v tab. 5.7.

Obr. 5.15: Normalizované funkce y(α) (prázdné symboly) a z(α) (plné symboly) vypočtené z DSC dat
źıskaných při r̊uzných rychlostech ohřevu pro transformaci γ→α ve vrstvách Al2O3 s nadeponovanou (a)
amorfńı a (b) krystalickou strukturou γ-Al2O3.

Tab. 5.7: Hodnoty maxim αM a αP funkćı z(α) a y(α) a př́ıslušné hodnoty parametr̊u m a n modelu Šesták–
Berggren (f(α) = αm(1− α)n).

Rychlost ohřevu Vrstva I Vrstva III

(◦C/min) αM αP m n αM αP m n

10 0,42 0,53 0,76 1,03 0,40 0,53 0,57 0,86

20 0,43 0,53 0,80 1,07 0,41 0,53 0,66 0,94

30 0,42 0,53 0,80 1,08 0,42 0,53 0,71 0,99

40 0,42 0,52 0,80 1,11 0,41 0,53 0,73 1,04

Pr̊uměrná hodnota
0,42 0,53 0,79 1,07 0,41 0,53 0,67 0,96

± 0,01 ± 0,01 ± 0,03 ± 0,04 ± 0,01 ± 0,01 ± 0,10 ± 0,10

Pro ověřeńı, že určené kinetické parametry umožňuj́ı matematický popis experimentálńıch

dat, byla experimentálńı data dα/dT porovnána s daty, která byla vypoč́ıtána pomoćı kine-

tických parametr̊u (viz obr. 5.16). Jak je z obrázku patrno, existuje i v tomto př́ıpadě velice

dobrá shoda a stanovené kinetické parametry jsou správné.
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Obr. 5.16: Srovnáńı experimentálńıch (čára) a vypoč́ıtaných (body) dat dα/dT pro transformaci γ→α ve
vrstvách Al2O3 s nadeponovanou (a) amorfńı (vrstva I) a (b) krystalickou strukturou γ-Al2O3 (vrstva III).

5.1.4. Interpretace dat źıskaných pomoćı kinetické analýzy

V tab. 5.8 jsou shrnuty źıskané hodnoty změny entalpie a hodnoty kinetických parametr̊u

(aktivačńı energie, předexponenciálńı faktor a kinetický model) pro transformačńı procesy

pozorované ve vrstvě I a III.

Tab. 5.8: Změny entalpie ∆H, aktivačńı energie Ea vypoč́ıtané pomoćı metody IKP, předexponenciálńı
faktory A a kinetické modely f(α) transformačńıch proces̊u v magnetronově naprašovaných vrstách Al2O3.

Vrstva Transformace
∆H Ea,IKP A f(α)

(kJ/mol) (kJ/mol) (min−1) (–)

I a→γ –22,6 463 7× 1020 α0,68(1− α)1,25

γ→α –19,3 589 5× 1021 α0,79(1− α)1,07

III γ→α –21,7 511 1× 1019 α0,67(1− α)0,96

Obecně se teplotně aktivovaný přechod částice z jednoho energetického stavu (B) do ener-

geticky výhodněǰśıho stavu (C) ř́ıd́ı Arrheniovým vztahem (viz kapitola 4.2.2). Schematicky

je tento přechod ukázán na obr. 5.17(a). Rozd́ıl potenciálńıch energíı mezi oběma stavy B

a C je pak reprezentován změnou entalpie ∆H. Energetickou bariéru, kterou muśı částice

překonat (např. kv̊uli přerušeńı stávaj́ıćıch vazeb) představuje aktivačńı energie Ea. Daľśı

veličina, která neńı schematicky na obr. 5.17(a) znázorněna, avšak hraje také d̊uležitou roli

v Arrheniově vztahu je předexponenciálńı faktor A. Tento faktor bývá velmi často interpre-

tován jako frekvence pokus̊u částice o přechod z jednoho stavu do druhého.

Porovnáńım hodnot změny entalpie transformace γ→α u obou vrstev je vidět, že jsou

tyto hodnoty velmi podobné a nav́ıc jsou i bĺızké změně entalpie transformace a→γ. Źıskané

hodnoty jsou v souladu s výsledky, které byly publikovány v literatuře pro transformaci γ→α
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při ohřevu boehmitového gelu (–21,2 kJ/mol [98]) a v materiálu γ-Al2O3 źıskaného z roztoku

Al(OH)3·nH2O (–22,2 kJ/mol [99]). Pro zaj́ımavost lze uvést, že jsou tato data v absolutńı

hodnotě výrazně vyšš́ı než např. hodnoty pro fázovou transformaci z metastabilńıho anatasu

do termodynamicky stabilńıho rutilu v materiálu TiO2 (–3,2 kJ/mol [100]).

V př́ıpadě vrstvy I s amorfńı nadeponovanou strukturou byla stanovena pomoćı me-

tody IKP nižš́ı hodnota aktivačńı energie u transformace a→γ (463 kJ/mol) než v př́ıpadě

transformace γ→α (589 kJ/mol). Podobný trend pozorovali také Simpson a spol. [38], kdy

jejich vypoč́ıtaná aktivačńı energie pro transformaci a→γ byla 444 kJ/mol a pro trans-

formaci γ→α byla 502 kJ/mol. Tento rozd́ıl v aktivačńıch energíıch obou transformaćı

může být d̊usledkem rozd́ılných mechanismů přeuspořádáńı atomů plynoućıho z rozd́ılného

výchoźıho uspořádáńı hlińıkových kationt̊u nebo r̊uzné atomové hustoty amorfńı struktury

a fáźı γ a α. Houška [101] při studiu r̊ustu magnetronově naprašovaných vrstev Al2O3 po-

moćı molekulárně–dynamických simulaćı totiž ukázal, že koordinačńı č́ıslo hlińıkových kati-

ont̊u v amorfńı struktuře Al2O3 je bĺıže tetraedrálńı koordinaci (γ-Al2O3) než oktaedrálńı

(α-Al2O3).

Z výsledk̊u kinetické analýzy procesu transformace γ→α ve vyšetřovaných vrstvách I

a III s r̊uzně nadeponovanou strukturou je vidět, že i přesto, že v obou vrstvách prob́ıhá

stejná transformace při podobné teplotě (∼ 1200 ◦C), která má z pohledu rentgenové difrakce

totožný charakter (fáze γ se transformuje do fáze α a u obou vrstev byla v pr̊uběhu trans-

formace detekována př́ıtomnost metastabilńı fáze θ), je tento transformačńı proces charak-

terizován r̊uznými kinetickými parametry. Aktivačńı energie v př́ıpadě vrstvy I s amorfńı

nadeponovanou strukturou je vyšš́ı než v př́ıpadě vrstvy III s krystalickou nadeponovanou

strukturou γ-Al2O3. Rozd́ıl mezi źıskanými hodnotami může být zp̊usoben rozd́ılným stavem

fáze γ těsně před transformaćı. Velikost krystalit̊u nebo př́ıtomnost defekt̊u ve struktuře γ

mohou hrát velmi d̊uležitou roli během transformace. Obecně lze ř́ıci, že větš́ı velikost krys-

talit̊u je spojena s nižš́ı povrchovou energíı, t́ım nižš́ı vnitřńı energíı, a to odpov́ıdá vyšš́ı

aktivačńı energii a nižš́ı změně entalpie. Toto bylo opravdu pozorováno – v př́ıpadě transfor-

mace γ→α u vrstvy I byla źıskána vyšš́ı hodnota aktivačńı energie, nižš́ı hodnota entalpie

(viz tab. 5.8) a mı́rně větš́ı velikost krystalit̊u (viz tab. 5.2).

Jak bylo uvedeno, hodnota aktivačńı energie źıskaná v př́ıpadě vrstvy I je mnohem vyšš́ı

než tato hodnota v př́ıpadě vrstvy III, avšak transformace γ→α prob́ıhá při podobné tep-

lotě (∼ 1200 ◦C). Takové chováńı je možné pouze tehdy, pokud hodnota předexponenciálńıho

faktoru je vyšš́ı v př́ıpadě vrstvy I, což bylo opravdu pozorováno (viz tab. 5.8). Pokud by

byl předexponenciálńı faktor interpretován jako frekvence pokus̊u daného systému o přechod

do jiného stavu, měly by být jeho hodnoty maximálně v řádu frekvence vibraćı atomů, tedy

1015 min−1. V př́ıpadě všech uvedených transformaćı má však předexponenciálńı faktor hod-

notu mnohonásobně vyšš́ı ( 1019 – 1021 min−1) a nelze jej tedy ani v jednom př́ıpadě inter-

pretovat jako frekvenci pokus̊u systému o přechod mezi jednotlivými stavy. Podobně vysoké

hodnoty předexponenciálńıho faktoru pozorovali i Rabe a spol. [102] pro proces vakuové py-

rolýzy biomasy, pokud byl tento proces interpretován jako nekomplikovaný. Naopak, pokud
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se předpokládalo, že proces pyrolýzy prob́ıhá ve dvou kroćıch, hodnoty aktivačńı energie i

předexponenciálńıho faktoru byly mnohonásobně nižš́ı. Avšak v př́ıpadě jejich studie byla po-

zorována výrazná závislost aktivačńı energie na stupni přeměny, což v této práci pozorováno

nebylo.

Obr. 5.17: (a) Graf energetického pr̊uběhu transformace, tzv. reakčńı koordináta. (b) Znázorněńı plochy
rozložeńı potenciálńı energie jednotlivých stav̊u systému – energie je zde vynesena jako funkce polohy jednot-
livých stav̊u v prostoru (křivky spojuj́ı stavy o stejné energii). Vyobrazena je také sedlová plocha S.

Pro možné vysvětleńı tohoto jevu je potřeba podrobně se pod́ıvat na podstatu Arrheniova

vztahu. Tento vztah je sice založen na empirickém pozorováńı, avšak lze jej vysvětlit pomoćı

Eyringovy teorie aktivovaného komplexu [103]. Pokud uvažujeme fázovou transformaci z jedné

pevné fáze ve stavu B do druhé pevné fáze ve stavu C, je potřeba, aby došlo k přeuspořádáńı

všech atomů (v př́ıpadě fázové transformace a→γ reprezentuje stav B amorfńı nadeponova-

nou strukturu a stav C krystalickou strukturu γ, zat́ımco v př́ıpadě fázové transformace γ→α

reprezentuje stav B krystalickou strukturu γ a stav C krystalickou strukturu α). Rozložeńı

potenciálńı energie lze znázornit v př́ıpadě 2 stupň̊u volnosti y1 a y2 jako vrstevnicovou plochu

kolem jednotlivých stav̊u (viz obr. 5.17(b)). Dále je nutno uvažovat, že se částice nevysky-

tuj́ı pouze v mı́stě lokálńıho minima B, ale také v jeho okoĺı a při transformaci neprocháźı

pouze bodem P, ale procháźı přes sedlovou plochu S. Na obr. 5.18(a) je zobrazeno rozložeńı

potenciálńı energie jednotlivých částic ve stavu B a v sedlovém bodě P. Při nenulové teplotě

mohou mı́t jednotlivé částice energii až ∼ kT – mohou se tedy vyskytovat kdekoliv na červené

křivce. Pro systém s 2 stupni volnosti mohou částice oscilovat s vibračńımi frekvencemi A1

nebo A2 a jejich výchylka je úměrná ∼
√
kT
A1

, resp. ∼
√
kT
A2

. Typicky plat́ı, že sedlový bod P má

pouze jeden nestabilńı směr a tud́ıž nadplocha S má o jeden stupeň volnosti méně. Částice

v přechodovém stavu v nadploše S maj́ı také energii ∼ kT , avšak osciluj́ı pouze s vibračńı

frekvenćı A’
1. Jejich výchylka potom odpov́ıdá ∼

√
kT
A’

1
. V př́ıpadě N -částicového systému lze
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tento systém popsat 3N dimenzionálńım konfiguračńım prostorem, který nelze tak snadno

znázornit. Na obr. 5.17(b) by tento systém byl naznačen v́ıcenásobnými osami y2 ... y3N .

Obr. 5.18: Grafy rozložeńı potenciálńı energie jednotlivých částic v okoĺı lokálńıho minima B a v okoĺı
sedlového bodu P. Energie, které mohou jednotlivé částice nabývat, je ∼ kT . (a) obecná situace a (b) situace
v př́ıpadě fázových transformaćı v materiálech Al2O3.

Dle Vinyardovy teorie [104] představuje předexponenciálńı faktor v takovém systému

poměr mezi efektivně obsazenými mikrostavy, které přecházej́ı z nestabilńıho přechodového

stavu P do stabilńıho stavu C, a efektivně obsazenými mikrostavy v počátečńım stavu B. Hod-

nota předexponenciálńıho faktoru se dá poté spoč́ıtat jako pod́ıl součinu vibračńıch frekvenćı

v N rozměrném prostoru okolo lokálńıho minima ve výchoźım stavu B a součinu vibračńıch

frekvenćı v N -1 rozměrném prostoru okolo sedlového bodu P v přechodovém stavu.

A =

∏3N
i=1Ai∏3N−1
i=1 A′i

, (5.1)

Vysoká hodnota předexponenciálńıho faktoru źıskaná v této práci může být tedy interpre-

tována tak, že jsou vibračńı frekvence v bĺızkosti minima B systematicky vyšš́ı než vibračńı

frekvence v nadploše S. Předexponenciálńı faktor potom bude nabývat řádově vyšš́ıch hod-

not, než jsou typické hodnoty pro vibračńı frekvence atomů v materiálu. Na obr. 5.18(b) je

toto znázorněno vyšš́ı křivost́ı grafu potenciálńı energie kolem bodu B oproti křivosti grafu

potenciálńı energie kolem bodu P ve stabilńıch směrech (na obr. 5.17(b) by tato situace po-

tom měla za následek zhuštěńı kontur v okoĺı bodu B oproti okoĺı bodu P). Rozd́ıl mezi

hodnotami předexponenciálńıho faktoru u vrstev I a III by potom odpov́ıdal ještě mnohem

vyšš́ı křivosti grafu potenciálńı energie kolem bodu B v př́ıpadě vrstvy I (vrstvy, u ńıž má

fáze γ větš́ı krystality).
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5.2. Vysokoteplotńı stabilita a fázové transformace ve vrstvách Al–Cu–O

V rámci výzkumu na katedře fyziky Západočeské univerzity v Plzni [105] bylo ukázáno, že

přidáváńı Cu do magnetronově naprašovaných vrstev Al2O3 zlepšuje mechanické vlastnosti

a zvyšuje odolnost proti vzniku trhlin. Tato kapitola navazuje na tuto studii a věnuje se vlivu

obsahu Cu (0,0 – 9,6 at. %) na vysokoteplotńı stabilitu a fázové transformace ve vrstvách

Al–Cu–O během jejich ohřevu (výsledky byly publikovány v [VI]).

Prvkové složeńı, mechanické a optické vlastnosti zkoumaných vrstev jsou uvedeny v tab.

5.9. Jak již bylo uvedeno v kapitole 4.1.2, obsah Cu ve vrstvách byl ř́ızen délkou záporného

napět’ového pulzu na kompozitńım terči Al/Cu. S rostoućı délkou záporného napět’ového

pulzu se obsah Cu ve vrstvách zvyšoval. Z prvkového složeńı jednotlivých vrstev je vidět, že

se obsah Cu ve vrstvách Al–Cu–O zvyšuje na úkor obsahu Al, zat́ımco obsah O ve vrstvách

z̊ustává téměř konstantńı v rozsahu 62± 2 at. %. Pokud se vezme v úvahu přesnost me-

tody, se kterou bylo prvkové složeńı určováno (± 10 %), lze binárńı vrstvu Al–O (Al0,37O0,63)

považovat za stechiometrický oxid Al2O3. O stechiometrii nadeponované vrstvy Al–O také

vypov́ıdá velmi ńızká hodnota extinkčńıho koeficientu 0,0002 měřená při 550 nm. Takto ńızká

hodnota indikuje velmi vysokou optickou transparenci vrstvy.

Tab. 5.9: Prvkové složeńı, mechanické vlastnosti (tvrdost, efektivńı Young̊uv modul a tlakové pnut́ı) a optické
vlastnosti měřené při vlnové délce 550 nm (index lomu a extinkčńı koeficient) magnetronově naprašovaných
vrstev Al–Cu–O.

Cu Al O Tvrdost Efektivńı Y. Tlakové Index Extinkčńı

(at. %) (at. %) (at. %) (GPa) modul (GPa) pnut́ı (GPa) lomu (-) koef. (-)

0,0 36,5 63,5 7,3 100 0,4 1,53 0,0002

1,4 35,0 63,6 8,7 105 0,9 1,67 0,0025

4,7 33,9 61,4 20,9 156 1,8 1,74 0,0080

6,3 32,4 61,3 20,2 158 1,9 1,80 0,0120

9,6 29,7 60,7 19,8 153 2,3 1,84 0,0550

Z tabulky je rovněž vidět, že zabudováńı Cu do vrstev vede ke zvýšeńı hodnot tvrdosti

a efektivńıho Youngova modulu. Tyto veličiny nabývaj́ı maximálńıch hodnot kolem 20 GPa,

resp. 155 GPa, při obsahu Cu 4,7 at. % a vyšš́ım. Tlakové pnut́ı ve vrstvách Al–Cu–O se ply-

nule zvyšuje s rostoućım obsahem Cu a dosahuje nejvyšš́ı hodnoty 2,3 GPa při maximálńım

vyšetřovaném obsahu Cu 9,6 at. %. Zde je nutno poznamenat, že nejvyšš́ı hodnoty tvrdosti

byly naměřeny u vrstev, které vykazuj́ı r̊uzné hodnoty pnut́ı. Hodnoty indexu lomu a ex-

tinkčńıho koeficientu měřené při 550 nm se s rostoućım obsahem Cu ve vrstvách zvyšuj́ı

z 1,53 na 1,84, resp. z 0,0002 na 0,0550. Tento trend má za následek postupné snižováńı

optické transparence vrstev Al–Cu–O s rostoućım obsahem Cu.
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Na obr. 5.19 jsou ukázány rentgenogramy charakterizuj́ıćı strukturu vrstev Al–Cu–O

s r̊uzným obsahem Cu měřené pod ńızkým úhlem. Z obrázku je vidět, že zvyšováńı obsahu

Cu ve vrstvách ovlivňuje fázové složeńı vrstev. Na rentgenogramu čisté vrstvy Al–O lze pozo-

rovat široké ṕıky s ńızkou intenzitou, které indikuj́ı, že má vrstva nanokrystalickou strukturu.

Všechny reflexe odpov́ıdaj́ı metastabilńı fázi γ-Al2O3 s defektńı spinelovou strukturou (karta

JCPDS č. 10-0425).

Obr. 5.19: Rentgenogramy vrstev
Al–Cu–O s r̊uzným obsahem Cu
(0,0 – 9,6 at. %) nadeponovaných na
substrát Si(100) měřené pod ńızkým
úhlem (metoda GI-XRD). Uvedeny jsou
také standardy γ-Al2O3 a CuAl2O4.

Zvyšováńı obsahu Cu ve vrstvách má za následek postupný posun XRD reflex́ı k nižš́ım

úhl̊um 2θ. Porovnáńım standard̊u γ-Al2O3 a CuAl2O4 (karta JCPDS č. 33-0448) a rent-

genogramů jednotlivých vrstev (viz obr. 5.19) je patrné, že se reflexe posouvaj́ı z pozic

odpov́ıdaj́ıćıch fázi γ-Al2O3 k pozićım odpov́ıdaj́ıćım fázi CuAl2O4 s kubickou spinelovou

strukturou. Tento posun reflex́ı je doprovázen také mı́rným zvyšováńım intenzity ṕıku od

roviny (311). Všechny reflexe jsou široké s ńızkou intenzitou, lze tedy předpokládat, že vrstvy

Al–Cu–O jsou také nanokrystalické, stejně jako v př́ıpadě binárńı vrstvy Al–O.

Za účelem podrobněǰśı analýzy změn krystalické struktury vrstev Al–Cu–O se zvyšuj́ıćım

se obsahem Cu, byla z rentgenogramů vypoč́ıtána př́ıslušná hodnota mř́ıžkového parametru

pro každou vrstvu pomoćı metody, kterou navrhli Nelson a Riley [88]. Na obr. 5.20 jsou

hodnoty mř́ıžkových parametr̊u vypoč́ıtané z XRD ṕıku na pozici reflexe od roviny (440)

v závislosti na obsahu Cu ve vrstvách. Z těchto hodnot je zřejmé, že postupné zvyšováńı ob-

sahu Cu ve vrstvách má za následek změnu hodnoty mř́ıžkového parametru, který se téměř

lineárně zvyšuje, z hodnoty 7,931 Å na hodnotu 8,083 Å. Lineárńı závislost mř́ıžkového para-
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metru na měńıćım se prvkovém složeńı je typická pro tuhé roztoky a toto chováńı popisuje

Vegard̊uv zákon [106]. Z obrázku je dále vidět, že všechny vypoč́ıtané hodnoty jsou systema-

ticky vyšš́ı, než teoretická spojnice mezi mř́ıžkovým parametrem hodnoty standardu metasta-

bilńı fáze γ-Al2O3 (7,910 Å) a fáze CuAl2O4 (8,075 Å) (čárkovaná čára). Dále je také vidět,

že směrnice lineárńıho proložeńı vypočtených mř́ıžkových parametr̊u je vyšš́ı než směrnice

lineárńıho proložeńı teoretických hodnot. Tento rozd́ıl může být vysvětlen existenćı tlakového

pnut́ı, jehož hodnota se s rostoućım obsahem Cu plynule zvyšuje (viz tab. 5.9).

Obr. 5.20: Vypoč́ıtané hodnoty
mř́ıžkového parametru vrstev Al–Cu–O v
závislosti na obsahu Cu. Plná čára repre-
zentuje lineárńı proložeńı vypoč́ıtaných
hodnot. Prázdná kolečka reprezentuj́ı te-
oretické hodnoty mř́ıžkového parametru
fáze γ-Al2O3, resp. CuAl2O4. Čárkovaná
čára reprezentuje lineárńı proložeńı teo-
retických hodnot mř́ıžkového parametru.

Na základě rentgenogramů a lineárńı závislosti mř́ıžkového parametru na obsahu Cu lze

usuzovat, že struktura nadeponovaných vrstev Al–Cu–O může být popsána jako tuhý roztok

fáźı γ-Al2O3 a CuAl2O4. Jelikož jsou obě tyto fáze metastabilńı lze předpokládat, že i výsledný

tuhý roztok bude metastabilńı.

Vysokoteplotńı stabilita metastabilńı struktury vrstev Al–Cu–O byla zkoumána pomoćı

diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie v kombinaci s rentgenovou difrakćı. Na obr 5.21 jsou

ukázány DSC křivky zaznamenané během ohřevu vrstev Al–Cu–O v práškové formě s r̊uzným

obsahem Cu ve vzduchu na teplotu 1300 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Z obrázku je patrné, že ob-

sah Cu ovlivňuje vysokoteplotńı chováńı vrstev Al–Cu–O. Na DSC křivkách lze pozorovat jak

exotermické ṕıky, které reprezentuj́ı nevratné transformace maj́ıćı za následek uvolněńı ener-

gie z vrstvy, tak i endotermické ṕıky, které reprezentuj́ı vratné transformace spotřebovávaj́ıćı

energii z okoĺı.

V př́ıpadě vrstvy Al–O s nadeponovanou strukturou γ-Al2O3, lze na DSC křivce pozo-

rovat pouze jeden dobře definovaný exotermický ṕık při teplotě maxima 1150 ◦C. Přidáńı

pouze 1,4 at. % Cu má za následek zcela odlǐsné vysokoteplotńı chováńı vrstvy Al–Cu–O

oproti vrstvě Al–O i přesto, že nadeponovaná struktura i vlastnosti obou vrstev jsou velmi

podobné (viz obr. 5.19, resp. tab. 5.9). Na DSC křivce vrstvy Al–Cu–O s 1,4 at. % Cu lze
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pozorovat dva dobře definované DSC ṕıky. Prvńı exotermický ṕık s vysokou intenzitou je

detekován při teplotě 990 ◦C (tato teplota je mnohem nižš́ı než teplota 1150 ◦C, při které

byl pozorován exotermický DSC ṕık u vrstvy Al–O). Druhý DSC ṕık s nižš́ı intenzitou de-

tekovaný při teplotě maxima 1185 ◦C má endotermický charakter. Daľśı zvyšováńı obsahu

Cu ve vrstvách Al–Cu–O vede k postupnému poklesu intenzity exotermického ṕıku a tento

ṕık se posouvá k vyšš́ım teplotám (avšak je stále detekován při teplotách mnohem nižš́ıch

než 1150 ◦C). Ve vrstvě s nejvyšš́ım vyšetřovaným obsahem Cu (9,6 at. %) již nelze na DSC

křivce detekovat žádný exotermický ṕık. V př́ıpadě endotermického ṕıku se intenzita tohoto

ṕıku prudce zvyšuje při zvýšeńı obsahu Cu z 1,4 at. % na 4,7 at. % Cu. Pro vyšš́ı obsahy Cu

se již intenzita tohoto DSC ṕıku nezvyšuje, avšak se zvyšuj́ıćım se obsahem Cu se pozice

tohoto ṕıku postupně posouvá k vyšš́ım teplotám. Tento posun je nejznatelněǰśı při změně

obsahu Cu z 6,3 at. % na 9,6 at. % Cu. Endotermický DSC ṕık detekovaný při ohřevu vrstvy

s 9,6 at. % Cu dosahuje maxima při teplotě 1215 ◦C.

Obr. 5.21: DSC křivky zazname-
nané během ohřevu vrstev Al–Cu–O
v práškové formě s r̊uzným obsahem
Cu (0,0 – 9,6 at. %) s vyznačenými tep-
lotami. Vrstvy byly ohř́ıvány v synte-
tickém vzduchu na teplotu 1300 ◦C rych-
lost́ı 10 ◦C/min.

Aby bylo možno identifikovat procesy, které jednotlivé DSC ṕıky reprezentuj́ı, byly vrstvy

Al–Cu–O nadeponované na substrátu Si(100) ohřáty rychlost́ı 10 ◦C/min na teploty zadefi-

nované na obr. 5.21. Ihned po dosažeńı dané teploty následoval proces chlazeńı rychlost́ı

30 ◦C/min na pokojovou teplotu a po ochlazeńı byly poř́ızeny rentgenogramy fázového složeńı.

Jelikož má endotermická reakce ve vrstvách Al–Cu–O během ohřevu na teplotu 1300 ◦C

za následek výrazné strukturálńı změny, byly vrstvy na teplotu 1300 ◦C ohř́ıvány nikoli na
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Si(100), ale v práškové formě.

Změny metastabilńı nadeponované struktury γ-Al2O3 vrstvy Al–O s rostoućı teplotou jsou

ukázány na obr. 5.22. Z obrázku je vidět, že až do teploty 1100 ◦C se nadeponovaná struktura

vrstvy neměńı, což je v souladu s t́ım, že až do této teploty nebyly na DSC křivce pozorovány

žádné ṕıky. Daľśı zvýšeńı teploty za exotermický DSC ṕık má za následek celkovou změnu

struktury. Na rentgenogramu vrstvy ohřáté na 1300 ◦C lze pozorovat úzké ṕıky s vysokou

intenzitou, které odpov́ıdaj́ı krystalické fázi α-Al2O3 (karta JCPDS č. 46-1212). Z charakteru

jednotlivých XRD ṕık̊u je vidět, že se nanokrystalická struktura γ-Al2O3 transformovala do

hrubozrné α-Al2O3 (ṕıky fáze α jsou vysoké a úzké). V kapitole 5.1 bylo ukázáno, že je tato

transformace doprovázena vytvořeńım metastabilńı fáze θ-Al2O3, avšak tato fáze existuje

pouze během transformačńıho procesu – nelze ji tedy detekovat na rentgenogramech před

a po transformaci.

Obr. 5.22: Rentgenogramy nadepono-
vané a ohřáté vrstvy Al–O. Vrstva byla
ohř́ıvána v syntetickém vzduchu na tep-
loty zadefinované na obr. 5.21 rychlost́ı
10 ◦C/min.

Postupné přidáváńı Cu do defektńı spinelové struktury γ-Al2O3 má za následek vytvářeńı

tuhého roztoku, kde atomy Cu doplňuj́ı defektńı spinelovou strukturu γ-Al2O3 a výsledná

struktura se bĺıž́ı ideálńı spinelové struktuře CuAl2O4. Změny ve fázovém složeńı vrstev

Al–Cu–O s obsahem Cu 1,4 at. % a 4,7 at. %, které jsou na DSC křivce charakterizovány

exotermickým a endotermickým ṕıkem, jsou ukázány na obr. 5.23. Z rentgenogramů vrs-

tev po ohřevu na 900 ◦C je vidět, že je fázové složeńı vrstev stejné jako v nadeponovaném

stavu a strukturu obou vrstev lze stále charakterizovat jako tuhý roztok γ-Al2O3 a CuAl2O4.

Avšak i přesto lze na rentgenogramech pozorovat, že se pozice jednotlivých reflex́ı posou-
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vaj́ı směrem k vyšš́ım úhl̊um 2θ a š́ı̌rka reflex́ı se s rostoućı teplotou snižuje. Posun reflex́ı

je spojen s uvolňováńım tlakového pnut́ı ve vrstvách, zat́ımco zužováńı reflex́ı lze přisoudit

r̊ustu krystalit̊u tuhého roztoku Al–Cu–O. Hodnoty velikosti krystalit̊u vypoč́ıtané z reflexe

od roviny (440) (tato reflexe neńı ukázána na obr. 5.23) pomoćı Scherrerovy formule [87] pro

nadeponované vrstvy se pohybuje v rozmeźı 3 – 4 nm. V př́ıpadě obou vrstev ohřátých na

900 ◦C se velikost krystalit̊u zvětšila na 6 – 7 nm.

Obr. 5.23: Rentgenogramy nadeponovaných a ohřátých vrstev Al–Cu–O s obsahem Cu (a) 1,4 at. % a (b)
4,7 at. %. Vrstvy byly ohř́ıvány v syntetickém vzduchu na teploty zadefinované na obr. 5.21 rychlost́ı 10 ◦C/min.

Ohřev vrstev za exotermický ṕık na teplotu 1100 ◦C má za následek celkovou změnu

fázového složeńı obou vrstev. Po ohřevu na 1100 ◦C se tuhý roztok Al–Cu–O zcela rozložil

na dvě krystalické fáze, jmenovitě α-Al2O3 a CuAl2O4. Porovnáńım rentgenogramů obou

vrstev je vidět, že se jednotlivá zastoupeńı krystalických fáźı ve vrstvách lǐśı, avšak vzhledem

k tomu, že proces rozkladu tuhého roztoku má za následek vytvořeńı trhlin a částečnou

delaminaci vrstev, je problematické kvantitativně hodnotit tyto rentgenogramy. Dále lze na

rentgenogramech po ohřevu na 1100 ◦C detekovat také př́ıtomnost reflexe od SiO2 (karta

JCPDS č. 39-1425), což je d̊usledkem vzniku trhlin a následného procesu oxidace samotného

substrátu Si(100). Je třeba zmı́nit, že na DSC křivkách vrstev nebyly při procesu chlazeńı

z teploty 1100 ◦C na pokojovou teplotu rychlost́ı 30 ◦C/min pozorovány žádné exo- nebo

endotermické DSC ṕıky, což indikuje, že během procesu chlazeńı neprob́ıhaj́ı žádné fázové

transformace a rentgenogramy po ohřevu na teplotu 1100 ◦C reprezentuj́ı fázové složeńı vrstvy

při této teplotě. Lze tedy předpokládat, že exotermický ṕık pozorovaný při teplotě kolem
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990 ◦C reprezentuje nevratný proces rozkladu metastabilńıho tuhého roztoku Al–Cu–O dle

následuj́ıćı schematické rovnice:

tuhý roztok Al–Cu–O→ α-Al2O3 + CuAl2O4 + (O2) . (5.2)

Za účelem objasněńı mechanismu rozkladu tuhého roztoku byla vrstva Al–Cu–O s obsahem

Cu 4,7 at. % v práškové formě vyhřáta na teploty odpov́ıdaj́ıćı pozici před, na počátku, na

konci a za exotermickým ṕıkem (viz vnořený graf na obr. 5.24). Na obr. 5.24 jsou rentgeno-

gramy takto ohřátých vrstev po ochlazeńı na pokojovou teplotu.

Obr. 5.24: Ex-situ rentgenogramy
vrstvy Al–Cu–O s 4,7 at. % Cu ohřáté
na teploty před, na počátek, na konec a
za DSC exotermický ṕık vyznačený na
vnořeném grafu.

Z obrázku je vidět, že se tuhý roztok Al–Cu–O nerozlož́ı v jeden okamžik na dvě nové fáze,

avšak z rentgenogramu vrstvy ohřáté na 980 ◦C je vidět, že nejprve dojde k segregaci fáze

α-Al2O3. Následkem této segregace dojde k ochuzeńı tuhého roztoku o Al a jeho struktura

se se zvyšuj́ıćı teplotou postupně bĺıž́ı ideálńı struktuře CuAl2O4. Z rentgenogramu vrstvy

po ohřevu na teplotu 1030 ◦C, což je teplota, kdy je dle DSC křivky proces rozkladu tuhého

roztoku ukončen, je vidět, že ve vrstvě existuj́ı dvě krystalické fáze – α-Al2O3 a CuAl2O4.

Porovnáńım rentgenogramů vrstvy po ohřevu na teploty 1030 ◦C a 1100 ◦C je vidět, že daľśı

zvýšeńı teploty na 1100 ◦C již nevede k daľśım změnám ve fázovém složeńı.

Na základě těchto poznatk̊u lze tedy ř́ıci, že vysokoteplotńı stabilita metastabilńıho tuhého

roztoku Al–Cu–O v nadeponovaných vrstvách s obsahem Cu ≤ 4,7 at. % dosahuje při rych-

losti ohřevu 10 ◦C/min ve vzduchu až 950 ◦C, což je teplota, při které lze pozorovat počátek

exotermického DSC ṕıku. Z DSC křivek a rentgenogramů je také vidět, že př́ıtomnost malého

obsahu Cu ve vrstvách Al–Cu–O (∼ 1,4 at. %) má za následek destabilizaci kubické spinelové
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struktury při mnohem nižš́ı teplotě než v př́ıpadě metastabilńı struktury γ-Al2O3, což má

za následek, že se termodynamicky stabilńı fáze α-Al2O3 vytvář́ı ve vrstvách Al–Cu–O při

teplotě o ∼ 150 ◦C nižš́ı. Sńıžeńı teploty potřebné pro vytvořeńı fáze α-Al2O3 ve vrstvách

Al–Cu–O je ve velmi dobré shodě s výsledky, které publikovali Kumar a spol. [43] (Cu

přidávané do komerčně dostupného boehmitového gelu), Ozawa a spol. [49] (směs prášku

γ-Al2O3 a vodného roztoku Cu(NO3)2) a El-Shobaky a spol. [48] (směs Cu(NO3)2 · 3 H2O

a Al(OH)3) (viz kapitola II-2.2). Kumar a spol. pozorovali vytvořeńı fáze α-Al2O3 při teplotě

o 82 ◦C nižš́ı, Ozawa a spol. při teplotě o 120 ◦C nižš́ı a El-Shobaky a spol. při teplotě o 200 ◦C

nižš́ı.

Pro vysvětleńı pozorovaného jevu, kdy přidáńı Cu vede k destabilizaci fáze γ-Al2O3 a

vytvořeńı fáze α-Al2O3 při mnohem nižš́ıch teplotách než v př́ıpadě čistého materiálu Al–O

je nutno uvést následuj́ıćı fakta:

• fáze γ-Al2O3 obsahuje směs oktaedrálně (koordinačńı č́ıslo = 6) a tetraedrálně (koor-

dinačńı č́ıslo = 4) umı́stěných atomů Al,

• fáze α-Al2O3 obsahuje výhradně oktaedrálně umı́stěné atomy Al a

• spinelová fáze CuAl2O4 obsahuje výhradně oktaedrálně umı́stěné atomy Al, protože

tetraedrálńı pozice atomů jsou obsazeny atomy Cu.

Z těchto fakt je zřejmé, že uspořádáńı atomů Al ve struktuře tuhého roztoku Al–Cu–O

odpov́ıdá fázi α-Al2O3 v́ıce, než j́ı odpov́ıdá uspořádáńı atomů Al ve struktuře fáze γ-Al2O3.

Rozd́ıl mezi strukturou tuhého roztoku Al–Cu–O a fáze γ-Al2O3 je také zvýrazněn t́ım,

že vakance Al ve struktuře γ-Al2O3 jsou umı́stěny v oktaedrálńıch pozićıch [107]. Tato

fakta maj́ı za následek, že se (1) snižuje energetická bariéra pro transformaci tuhého roz-

toku Al–Cu–O na α-Al2O3 a CuAl2O4 a (2) snižuje rozd́ıl mezi odpov́ıdaj́ıćımi energiemi

základńıch stav̊u. Sńıžeńı energetické bariéry přisṕıvá k dř́ıve zmı́něnému poklesu trans-

formačńı teploty v d̊usledku přidáńı Cu (zejména při ńızkém obsahu Cu se tento efekt jev́ı

jako d̊uležitěǰśı než v opačném směru p̊usob́ıćı efekt difúze potřebné pro vytvořeńı čisté fáze

α-Al2O3 v tuhém roztoku Al–Cu–O). Sńıžeńı rozd́ılu mezi energiemi základńıch stav̊u vede

k prudkému poklesu energie uvolněné při transformaci (v porovnáńı s interpolaćı mezi hod-

notou pro γ-Al2O3 a nulovou hodnotou pro CuAl2O4). Na obr. 5.25 je ukázána kvantifikace

tohoto jevu. Obrázek porovnává počet atomů Al umı́stěných v oktaedrálńıch pozićıch a trans-

formačńı energii vypoč́ıtanou na základě surových experimentálńıch dat (viz DSC křivky na

obr. 5.21) v závislosti na obsahu Cu v tuhém roztoku Al–Cu–O.

Obr. 5.26 zobrazuje rentgenogramy vrstvy Al–Cu–O s maximálńım vyšetřovaným obsa-

hem Cu 9,6 at. % ohřáté na teploty zadefinované na obr. 5.21. U této vrstvy nebyl na DSC

křivce detekován žádný exotermický ṕık, avšak na rentgenogramech lze pozorovat podobný

trend jako u vrstev s nižš́ım obsahem Cu. Jediným rozd́ılem v porovnáńı s rentgenogramy vrs-

tev s nižš́ım obsahem Cu je posuv rozkladu tuhého roztoku Al–Cu–O na α-Al2O3 a CuAl2O4

k vyšš́ım teplotám mezi 1100 ◦C a 1150 ◦C. Z intenzity XRD ṕık̊u po ohřevu na 1150 ◦C je
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Obr. 5.25: Porovnáńı počtu atomů
Al umı́stěných v oktaedrálńıch
pozićıch ve spinelové struktuře
tuhého roztoku Al-Cu-O (plná
čára) v závislosti na obsahu Cu
(předpokládá se lineárńı pokles počtu
vakanćı Al ze 2 na 42 atomových
buněk při 0 at. % Cu (γ-Al2O3)
na 0 při 14,3 at. % Cu (CuAl2O4))
a odpov́ıdaj́ıćı transformačńı energie
vypoč́ıtaná z experimentálńıch dat
pro rozpad tuhého roztoku Al–Cu–O
na α-Al2O3a CuAl2O4 (body spojené
čárkovanou čarou).

dále vidět, že fáze CuAl2O4 je ve vrstvě dominantńı, což je d̊usledkem vysokého obsahu Cu

(9,6 at. %) bĺıž́ıćıho se stechiometrickému CuAl2O4, který obsahuje 14,3 at. % Cu. V př́ıpadě

vysokého obsahu Cu jsou téměř všechny atomy Al v nadeponované struktuře Al–Cu–O již

umı́stěny v oktaedrálńıch pozićıch, a proto se d̊uležitým faktorem, který má vliv na trans-

formačńı teplotu, stává difúze potřebná pro segregaci Al2O3 v tomto tuhém roztoku (i přesto,

že transformačńı energie monotónně klesá). Absence exotermického ṕıku na DSC křivce je

d̊usledkem toho, že se z vrstvy uvolňuje velmi ńızké množstv́ı tepla a toto je pod detekčńım

limitem kalorimetru.

Z DSC křivek a rentgenogramů (viz obr. 5.21 a obr. 5.26) je vidět, že je fázové složeńı

vrstvy Al–Cu–O s vysokým obsahem Cu (9,6 at. %) stabilńı až do teploty 1100 ◦C.

Daľśı zvýšeńı teploty až na 1300 ◦C vede u všech vrstev Al–Cu–O k transformaci re-

prezentované endotermickým ṕıkem na DSC křivkách (viz obr. 5.21). Že se jedná o vratný

proces bylo potvrzeno překrývaj́ıćımi se exotermickými DSC ṕıky, které byly detekovány na

DSC křivkách během procesu chlazeńı (tyto křivky zde nejsou ukázány). Z toho d̊uvodu

lze předpokládat, že rentgenogramy vrstev po ohřevu na teplotu 1300 ◦C na obr. 5.23(a)

a (b) a obr. 5.26 nereprezentuj́ı fázové složeńı vrstev, které vrstvy maj́ı při této teplotě. Na

rentgenogramech těchto vrstev po ochlazeńı lze pozorovat ṕıky s vysokou intenzitou, které od-

pov́ıdaj́ı krystalickým fáźım α-Al2O3 a CuO (karta JCPDS č. 41-254), zat́ımco ṕıky s ńızkou

intenzitou odpov́ıdaj́ı fáźım CuAl2O4, CuAlO2 (karta JCPDS č. 35-1401) a Cu2O (karta

JCPDS č. 5-667). Se zvyšuj́ıćım se obsahem Cu se intenzity reflex́ı od fáźı CuO, CuAl2O4,

CuAlO2 a Cu2O zvyšuj́ı, zat́ımco intenzita reflex́ı od fáze α-Al2O3 z̊ustává přibližně stejná.

Za účelem identifikováńı transformačńıch proces̊u, které souvisej́ı s endotermickým ṕıkem,

byla vrstva obsahuj́ıćı 6,3 at. % v práškové formě ohř́ıvána rychlost́ı 10 ◦C/min ve vzduchu na

teplotu 1300 ◦C a po dosažeńı této teploty byla vrstva rychle ochlazena na pokojovou teplotu

rychlost́ı 60 ◦C/s. Vysoká rychlost ochlazováńı umožňuje totiž zachovat vysokoteplotńı fáze až

do pokojové teploty t́ım, že se zameźı jejich zpětné transformaci. Rentgenogramy této vrstvy

po ochlazeńı rychlostmi 60 ◦C/s a 30 ◦C/min ve vzduchu jsou ukázány na obr. 5.27. Společně

88
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s těmito rentgenogramy je na obrázku uveden také rentgenogram vrstvy, která byla ohř́ıvána

rychlost́ı 10 ◦C/min a chlazena rychlost́ı 30 ◦C/min v Ar. Jak je vidět z obr. 5.27(a) je fázové

složeńı vrstvy chlazené rychlost́ı 30 ◦C/min ve vzduchu stejné jako u dř́ıve popsaných vrstev.

Na rentgenogramu lze pozorovat fáze α-Al2O3, CuO, CuAl2O4, CuAlO2 a Cu2O.

Obr. 5.26: Rentgenogramy nadepono-
vaných a ohřátých vrstev Al–Cu–O s ob-
sahem Cu 9,6 at. %. Vrstvy byly ohř́ıvány
v syntetickém vzduchu na teploty zadefi-
nované na obr. 5.21 rychlost́ı 10 ◦C/min.

Fázové složeńı vrstvy chlazené rychlost́ı 60 ◦C/s ve vzduchu je zcela odlǐsné. Z obr. 5.27(b)

je vidět, že po ochlazeńı byly ve vrstvě detekovány pouze dvě krystalické fáze, a to α-Al2O3

a CuAlO2. Př́ıtomnost těchto dvou fáźı indikuje, že právě tyto dvě fáze existovaly při teplotě

1300 ◦C. Jelikož je α-Al2O3 termodynamicky stabilńı až do teploty táńı (2072 ◦C) a před en-

dotermickým ṕıkem se ve vrstvě vyskytuje kromě α-Al2O3 pouze fáze CuAl2O4, je př́ıtomnost

fáze CuAlO2 d̊usledkem rozkladu fáze CuAl2O4. Tento endotermický proces může být potom

popsán následuj́ıćı chemickou rovnićı:

4CuAl2O4 → 4CuAlO2 + 2α-Al2O3 + O2. (5.3)

V objemové formě je fáze CuAlO2 termodynamicky nestabilńı při ńızkých teplotách. Dle

fázového diagramu se vyskytuje pouze při teplotách vyšš́ıch než 1003 ◦C (viz fázový diagram

na obr. 2.23 v kapitole II-2.2). Z toho d̊uvodu lze během chlazeńı rychlost́ı 30 ◦C/min ve
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vzduchu očekávat, že během chlazeńı nastane proces oxidace dle následuj́ıćıch chemických

reakćı:

4CuAlO2 + O2 → 2CuAl2O4 + 2CuO, (5.4)

nebo

4CuAlO2 + 1/2O2 → 2CuAl2O4 + Cu2O. (5.5)

Obr. 5.27: Ex-situ rentgenogramy
vrstvy Al–Cu–O s 6,3 at. % Cu ohřáté na
1300 ◦C a chlazené za r̊uzných podmı́nek:
(a) v syntetickém vzduchu rychlost́ı
30 ◦C/min; (b) v syntetickém vzduchu
rychlost́ı 60 ◦C/s a (c) v čistém argonu
rychlost́ı 30 ◦C/min.

Dle stejného fázového diagramu je fáze CuAl2O4 také termodynamicky nestabilńı při

ńızkých teplotách – tato fáze se vytvář́ı až při teplotách vyšš́ıch než 612 ◦C. Při teplotách

nižš́ıch než 612 ◦C existuj́ı fáze α-Al2O3 a CuO jakožto dvě nemı́sitelné fáze. Lze tedy

očekávat, že při dostatečně pomalém chlazeńı by fáze CuAlO2 zcela zoxidovala (viz rov-

nice (5.4) a (5.5)) na CuAl2O4 a tato fáze by se dál zcela rozložila na fáze α-Al2O3 a CuO.

Tento proces může být popsán následuj́ıćı chemickou rovnićı:

CuAl2O4 → α-Al2O3 + CuO. (5.6)

V př́ıpadě, že se během chlad́ıćıho procesu vytvořila fáze Cu2O dle rovnice (5.5), má tato

fáze tendenci v př́ıtomnosti O2 oxidovat na CuO dle následuj́ıćı rovnice:

2Cu2O + O2 → 4CuO. (5.7)

Jelikož rychlost chlazeńı 30 ◦C/min nebyla úplně ńızká, je př́ıtomnost fáźı CuAl2O4, CuAlO2

a Cu2O na rentgenogramech vrstev po ohřevu na 1300 ◦C d̊usledkem nedokončených proces̊u

popsaných rovnicemi (5.4) – (5.7).
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Na obr. 5.27(c) je ukázán rentgenogram vrstvy Al–Cu–O s 6,3 at. % Cu po ohřevu na

1300 ◦C v argonové atmosféře, tedy atmosféře, která neobsahuje O2 a neumožňuje proto

proces oxidace. V takovém př́ıpadě jsou na rentgenogramu vrstvy detekovány dominantńı

fáze α-Al2O3 a Cu2O a lze také pozorovat př́ıtomnost minoritńı fáze CuAlO2. Fáze CuAlO2

nemůže v atmosféře bez př́ıtomnosti O2 oxidovat dle rovnic (5.4) a (5.5), avšak může se

rozložit dle následuj́ıćı chemické rovnice:

2CuAlO2 → Cu2O + α-Al2O3. (5.8)

Pokud neńı rychlost chlazeńı dostatečně ńızká, proces dekompozice nemuśı být úplný, a při

pokojové teplotě lze detekovat př́ıtomnost také fáze CuAlO2. Fáze Cu2O nemůže také doo-

xidovat dle rovnice (5.7) a proto lze tuto fázi detekovat i při pokojové teplotě.

Za účelem źıskáńı v́ıce informaćı o nadeponovaných strukturách a transformaćıch těchto

struktur během ohřevu byly vypoč́ıtány transformačńı energie pro tuhý roztok Al–Cu–O obsa-

huj́ıćı atomy Al a Cu v tetraedrálńıch pozićıch (1/3 všech kationtových pozic) a směsi atomů

Al a vakanćı v oktaedrálńıch pozićıch (2/3 všech kationtových pozic). Jelikož byly trans-

formačńı energie rozkladu tuhého roztoku Al–Cu–O na α-Al2O3 a CuAl2O4 experimentálně

detekovatelné pouze při ńızkém obsahu Cu (viz př́ıtomnost exotermického ṕıku na DSC

křivkách na obr. 5.21), byly výpočty prováděny pouze pro ńızké obsahy Cu (0 – 50 % tetra-

edrálńıch pozic obsazených Cu). Počet vakanćı Al (N) na 42 atomovou buňku označme N/42.

Uváženy byly hodnoty 2/42 (odpov́ıdaj́ıćı fázi γ-Al2O3), 1/42 a 0 (odpov́ıdaj́ıćı CuAl2O4;

v tomto př́ıpadě byla pro výpočet použita primitivńı buňka o 56 atomech, aby se zvýšil počet

možných složeńı). Vedleǰśım výsledkem výpočt̊u byl také parametr u, který definuje přesné

pozice aniont̊u O ve struktuře materiálu Al–Cu–O. V př́ıpadě CuAl2O4 je vypočtená hodnota

toho parametru 0,390, což je v dobré shodě s experimentálńı hodnotou 0,387 [108] (oproti

hodnotě odpov́ıdaj́ıćı ideálńımu kysĺıkovému uspořádáńı v kubické plošně centrované buňce

0,375 je tato hodnota naopak zřetelně vyšš́ı).

Výsledky ab-initio výpočt̊u jsou ukázány na obr. 5.28. Z obrázku je vidět, že trans-

formačńı energie silně záviśı na počtu vakanćı Al ve struktuře. V př́ıpadě čistého materiálu

γ-Al2O3 (pouze v tomto př́ıpadě je počet vakanćı - 2/42 - bezpečně znám experimentálně) má

vypoč́ıtaná transformačńı energie z γ-Al2O3 do α-Al2O3 hodnotu 44 meV/at., což je v dobrém

souladu s hodnotou vypoč́ıtanou z experimentálńıch DSC dat: 21,7 kJ/mol = 45 meV/at. (viz

kapitola 5.1.3).

Při počtu vakanćı 2/42 roste s rostoućım obsahem Cu i transformačńı energie Al–Cu–O,

zat́ımco v př́ıpadě počtu vakanćı 1/42 transformačńı energie klesá (alespoň v ukázaném roz-

sahu prvkových složeńı) a v př́ıpadě nulového počtu vakanćı strmě klesá (až k nulové hodnotě

pro 14,3 at. % Cu, tj. pro CuAl2O4). Pokud uvažujeme pouze celoč́ıselné počty vakanćı Al na

42 atomovou buňku, je preferovaný počet vakanćı až do ∼ 6 at. % Cu 2/42, v rozmeźı ∼ 6 –

∼ 8 at. % Cu je to 1/42 a 0 při vyšš́ım obsahu Cu. Porovnáńım vypoč́ıtaných transformačńıch

energíı s hodnotami źıskanými z experimentálńıch dat je vidět, že počet vakanćı Al na 42

atomovou buňku je neceloč́ıselný.
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Obr. 5.28: Transformačńı energie
tuhého roztoku Al–Cu–O v závislosti
na obsahu Cu. Energie byly vypoč́ıtány
pro 0, 1 a 2 vakance na 42 atomovou
buňku (přerušované čáry) a zároveň byly
vypočteny na základě experimentálńıch
dat (při neznámém počtu vakanćı na 42
atomovou buňku) (plná čára).

Při ńızkém obsahu Cu je počet vakanćı mezi 1/42 a 2/42 a v př́ıpadě vysokého obsahu

Cu je počet vakanćı mezi 0 a 1/42. Jinými slovy, i při celoč́ıselném počtu atomů Cu na 42

atomovou buňku (velikost primitivńı buňky čistého γ-Al2O3 [40 atomů + 2 vakance]) může

být primitivńı buňka tuhého roztoku (obsahuj́ıćı i celoč́ıselný počet vakanćı) větš́ı. Je nutno

také podotknout, že počet vakanćı Al v Al–Cu–O ovlivňuje množstv́ı α-Al2O3 a O2 na pravé

straně rovnice (5.2).
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5.3. Vliv obsahu Si a N na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C(–N)

Následuj́ıćı kapitola se věnuje vlivu přidáńı křemı́ku a duśıku na vysokoteplotńı chováńı vrstev

Zr–B–Si–C(–N). Tato část práce je součást́ı dlouhodobého výzkumu multikomponentńıch

keramických tenkovrstvých materiál̊u připravených na katedře fyziky Západočeské univerzity

v Plzni (výsledky jsou připravovány k publikaci v [VII]). Mimo tuto práci se ještě autorka

pod́ılela na vyšetřováńı vysokoteplotńıho chováńı vrstev Zr–B–C–N a Hf–B–Si–C [III, V].

V prvńı části této kapitoly je uvedena podrobná studie vlivu obsahu Si ve

vrstvách Zr–B–Si–C na jejich vysokoteplotńı chováńı. Druhá část navazuje systematickým

vyšetřováńım vlivu obsahu N ve vrstvách Zr–B–Si–C–N.

5.3.1. Vliv obsahu křemı́ku na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C

Z hlediska mechanických a elektrických vlastnost́ı vykázaly vrstvy Zr–B–Si–C určené pro

studium jejich vysokoteplotńıho chováńı zaj́ımavé hodnoty. Na obr. 5.29 jsou vyneseny hod-

noty tvrdosti (plná čára) a elektrické rezistivity (čárkovaná čára) nadeponovaných vrstev

Zr–B–Si–C v závislosti na obsahu Si v erozńı zóně při depozici.

Obr. 5.29: Hodnoty tvrdosti (plná
čára) a elektrické rezistivity (čárkovaná
čára) nadeponovaných vrstev Zr–B–Si–C
s konstantńım obsahem Zr (15 %)
a proměnným obsahem Si v erozńı zóně
terče při depozici.

Z obrázku je vidět, že vrstva připravená bez přidáńı Si (vrstva Zr–B–C) vykazovala velmi

vysokou tvrdost 37 GPa a elektrickou vodivost (elektrická rezistivita vrstvy byla 2×10−6 Ω m).

Zvyšováńı obsahu Si v erozńı zóně terče v rozsahu 5 – 30 % má za následek postupné snižováńı

tvrdosti z 32 GPa na 19 GPa. Vrstva připravená při nejvyšš́ım vyšetřovaném obsahu Si v

erozńı zóně (50 %) již nevykazovala daľśı sńıžeńı tvrdosti. I přes tento postupný pokles tvr-

dosti s rostoućım obsahem Si v erozńı zóně vykazovaly všechny připravené vrstvy vysokou

tvrdost ≥ 19 GPa. Z obrázku je dále vidět, že zvyšováńı obsahu Si v erozńı zóně vedlo k

postupnému nár̊ustu elektrické rezistivity, avšak všechny připravené vrstvy vykazovaly elek-

trickou rezistivitu v řádu 10−6 Ω m. Zde je nutno poznamenat, že elektrická rezistivita v řádu

10−6 Ω m je typická pro čisté materiály ZrB2 připravené ve formě tenkých vrstev [70–76] (viz

kapitola II-3).
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Vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C bylo charakterizováno pomoćı termogravimet-

rické analýzy, rentgenové difrakce a spektroskopické elipsometrie. Kombinaćı těchto metod je

možno źıskat informaci o procesech, které prob́ıhaj́ı v těchto vrstvách během jejich ohřevu.

Hmotnostńı změny vrstev byly měřeny při ohřevu v syntetickém vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min

na teplotu 800 ◦C. Po zchlazeńı vrstev rychlost́ı 30 ◦C/min na pokojovou teplotu byla prove-

dena rentgenová difrakce v uspořádáńı Bragg–Brentano pro stanoveńı změn ve struktuře vrs-

tev a spektroskopická elipsometrie pro charakterizaci tloušt’ky a optických vlastnost́ı vzniklé

zoxidované povrchové vrstvy (schematické znázorněńı vrstvy před a po ohřevu je ukázáno na

obr. 5.30).

Obr. 5.30: (a) Schema vrstvy nadepono-
vané na substrátu a (b) schema vrstvy po
ohřevu, kdy se na povrchu vrstvy vytvář́ı
nová vrstva obsahuj́ıćı kysĺık.

Na obr. 5.31(a) a (b) jsou ukázány odpov́ıdaj́ıćı termogravimetrické křivky vrstev Zr–B–

Si–C. Z obrázku 5.31(a) je vidět, že zvyšováńı obsahu Si v erozńı zóně terče při depozici v roz-

sahu 5 – 20 % má pozitivńı vliv na oxidačńı odolnost vrstev, zat́ımco u vrstev deponovaných

při obsahu Si 30 % a 50 % již k daľśımu zlepšeńı nedocháźı (viz 5.31(b)). Vrstva připravená

při 0 % Si v erozńı zóně vykazuje oxidačńı odolnost až do teploty 600 ◦C. Nad touto teplo-

tou docháźı k rychlé oxidaci, která je na termogravimetrické křivce reprezentována prudkým

nár̊ustem hmotnosti vrstvy. S postupným zvyšováńım obsahu Si v erozńı zóně terče až do

20 % se rychlost oxidace postupně snižuje a snižuje se také celkový hmotnostńı př́ır̊ustek

vrstvy detekovaný při teplotě 800 ◦C až na hodnotu 0,006 mg/cm2. Daľśı zvýšeńı obsahu Si

v erozńı zóně na 30 % již nemá za následek zlepšeńı oxidačńı odolnosti výsledné vrstvy a vrstva

vykazuje velmi podobné chováńı jako vrstva připravená s 20 % Si v erozńı zóně (viz srovna-

telný počátek oxidace i celkový nár̊ust hmotnosti). Naopak vrstva připravená při nejvyšš́ım

obsahu Si v erozńı zóně (50 % Si) vykazuje opětovné zhoršeńı oxidačńı odolnosti, což se pro-

jevuje rychleǰśım nár̊ustem hmotnosti a zvýšeńım celkového nár̊ustu hmotnosti detekovaného

při teplotě 800 ◦C. Kladné změny hmotnosti během ohřevu indikuj́ı, že při ohřevu vrstev

se kysĺık př́ıtomný v syntetickém vzduchu váže na prvky obsažené ve vrstvě a vytvořený

oxid tvoř́ı povrchovou vrstvu. Termogravimetrické křivky nevykazuj́ı žádné výrazné změny

v monotónnosti, avšak ani přesto, nelze vyloučit, že při ohřevu vrstev prob́ıhaj́ı také pro-

cesy, které maj́ı za následek snižováńı hmotnosti vrstvy, jako např. uvolňováńı nestabilńıch

plynných oxid̊u (B2O3, SiO, CO, CO2).
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Obr. 5.31: Termogravimetrické křivky vrstev Zr–B–Si–C s konstantńım obsahem Zr (15 %) a obsahem Si
v erozńı zóně terče při depozici (a) 0 % – 20 % a (b) 20 % – 50 %. Vrstvy byly ohř́ıvány v syntetickém vzduchu
na teplotu 800 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min.

Porovnáńım výsledné změny hmotnosti při 800 ◦C a tloušt’ky oxidové vrstvy na povrchu

(viz obr. 5.32) je vidět, že tyto veličiny velmi dobře koreluj́ı. Tato korelace podporuje fakt,

že se kysĺık př́ıtomný v syntetickém vzduchu váže na prvky obsažené ve vrstvě a vytvář́ı

se tak zejména oxidy, které z̊ustávaj́ı na povrchu vrstvy. Př́ır̊ustek hmotnosti vrstev se po-

hybuje v rozmeźı 0,006 mg/cm2 – 0,182 mg/cm2 a tloušt’ka povrchové vrstvy je v rozmeźı

53 nm – 2252 nm.

Obr. 5.32: Hodnoty tloušt’ky vytvořené
vrstvy na povrchu (plná čára) a de-
tekované změny hmotnosti při tep-
lotě 800 ◦C (čárkovaná čára) vrstev
Zr–B–Si–C s konstantńım obsahem Zr
(15 %) a proměnným obsahem Si v erozńı
zóně terče při depozici. Vrstvy byly
ohř́ıvány v syntetickém vzduchu na tep-
lotu 800 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min.
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Na obr. 5.33 jsou rentgenogramy vrstev Zr–B–Si–C připravených při r̊uzném obsahu Si v

erozńı zóně (a) v nadeponovaném stavu a (b) po ohřevu na teplotu 800 ◦C. Z obr. 5.33(a) je

vidět, že s rostoućım obsahem Si v erozńı zóně, lze pozorovat změny ve struktuře výsledných

vrstev. Vrstva připravená při 5 % Si v erozńı zóně vykazuje stejné fázové složeńı jako vrstva

připravená bez př́ıtomnosti Si (0 % Si v erozńı zóně, tedy vrstva Zr–B–C). Na rentgenogramu

těchto dvou vrstev lze detekovat reflexe odpov́ıdaj́ıćı krystalické fázi ZrB2 (karta JCPDS

č. 34–0423).

Obr. 5.33: Rentgenogramy vrstev Zr–B–Si–C s konstantńım obsahem Zr (15 %) a proměnným obsahem Si
v erozńı zóně terče při depozici (a) v nadeponované stavu a (b) po ohřevu v syntetickém vzduchu na teplotu
800 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min.

Intenzity i š́ı̌rky těchto reflex́ı jsou velmi podobné u obou vrstev, což znamená, že za-

stoupeńı krystalické fáze ZrB2 i velikost krystalit̊u této fáze jsou podobné. Velikost krystalit̊u

fáze ZrB2 vypoč́ıtaná pomoćı Scherrerovy rovnice z reflexe ZrB2 od roviny (101) na pozici

41,63◦ je 5 nm. Žádné daľśı krystalické fáze nejsou ve vrstvě detekovány. S rostoućım obsahem

Si v erozńı zóně (5 – 30 % Si) se intenzita reflex́ı od fáze ZrB2 ve vrstvách snižuje. Velikost

krystalit̊u fáze ZrB2 se s rostoućım obsahem Si snižuje z 5 nm (pro 0 % a 5 % Si v erozńı zóně)

na 2 nm (pro 30 % Si v erozńı zóně). Vysoký obsah Si v erozńı zóně (50 %) má za následek
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změnu fázového složeńı výsledné vrstvy. Na rentgenogramu této vrstvy již nelze detekovat

reflexe od fáze ZrB2, ale jedinou detekovanou krystalickou fáźı je zde fáze ZrSi2 (karta JCPDS

č. 32–1499).

Porovnáńım těchto rentgenogramů s rentgenogramy vrstev po jejich ohřevu na 800 ◦C

(viz obr. 5.33(a) vs. obr. 5.33(b)) je vidět, že lze po ohřevu identifikovat nové krystalické

fáze. Ve vrstvách připravených při ńızkém obsahu Si v erozńı zóně (0 – 15 %) lze identifikovat

kromě př́ıtomnosti fáze ZrB2 také krystalický oxid ZrO2 v monoklinické konfiguraci (v př́ıpadě

vrstvy připravené bez Si také oxid B2O3). Ve vrstvách připravených při vyšš́ım obsahu Si

v erozńı zóně (20 – 50 %) nelze po ohřevu detekovat př́ıtomnost žádného krystalického oxidu

a rentgenogramy jsou charakterizovány jen př́ıtomnost́ı krystalické fáze ZrB2 stejně jako

v nadeponovaném stavu. Změny ve struktuře lze však pozorovat u vrstev připravených při

30 % Si a 50 % Si v erozńı zóně. Zat́ımco v nadeponovaném stavu je u nich detekována pouze

jedna krystalická fáze (ZrB2, resp. ZrSi2), po ohřevu je u obou vrstev detekována př́ıtomnost

dvou krystalických fáźı ZrB2 a ZrSi2 (v př́ıpadě vrstvy připravené při obsahu Si v erozńı zóně

50 % lze detekovat také př́ıtomnost čistého Si).

Na obr. 5.34 je ukázáno prvkové složeńı vyšetřovaných vrstev v nadeponovaném stavu.

Obr. 5.34: Prvkové složeńı vrstev
Zr–B–Si–C připravených s kon-
stantńım obsahem Zr (15 %)
a proměnným obsahem Si v erozńı
zóně terče při depozici.

Z prvkového složeńı vrstev Zr–B–Si–C je vidět, že vrstvy lze rozdělit do dvou skupin: (1)

vrstvy s převládaj́ıćım obsahem B (připravené při ≤ 20 % Si v erozńı zóně) a (2) vrstvy

s převládaj́ıćım obsahem Si (připravené při ≥ 30% Si v erozńı zóně). Zvyšováńım obsahu

Si v erozńı zóně terče lze plynule měnit obsah Si ve vrstvách z 0 at. % na 58 at. %. Toto

zvyšováńı obsahu Si ve vrstvách se děje na úkor B, jehož obsah ve vrstvách se snižuje z 57 at. %

na 14 at. %. V př́ıpadě Zr je vidět, že přidáńım 5 % Si do erozńı zóny se jeho obsah ve vrstvách

sńıž́ı z 25 at. % na ∼ 20 at. %, avšak s daľśım zvyšováńım Si v erozńı zóně se již obsah Zr ve

vrstvách neměńı. Obsah C se pozvolna snižuje z 14 at. % na 4 at. %. (pokles obsahu B a C

ve vrstvách je zp̊usoben sńıžeńım obsahu B a C v erozńı zóně zakryt́ım větš́ı části terče B4C
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destičkou Si). Celkový obsah všech ostatńıch prvk̊u, které nelze při depozici zcela eliminovat

(N, H, O2 a Ar), byl < 3 at. %.

Z výše uvedených poznatk̊u rentgenové difrakce a analýzy prvkového složeńı je možno

předpovědět strukturu připravených vrstev Zr–B–Si–C. Vrstvy připravené při obsahu Si

v erozńı zóně 5 – 30 % lze popsat jako nanokompozitńı vrstvy tvořené nanokrystaly ZrB2,

které jsou obklopeny amorfńı fáźı. Tato amorfńı fáze je tvořena prvky Si a C, které netvoř́ı

krystalickou fázi, a zároveň také přebytkem B nad stechiometrický ZrB2. Vrstva připravená

při nejvyšš́ım obsahu Si (50 %) může být popsána také jako nanokompozitńı vrstva, avšak

tato vrstva je tvořena nanokrystaly ZrSi2, které jsou obklopeny amorfńı fáźı. Tato amorfńı

fáze je opět tvořena prvky, které netvoř́ı krystalickou fázi. Tentokrát se jedná o prvky B, C

a zároveň také přebývaj́ıćım Si nad stechiometrický ZrSi2.

V tab. 5.10 jsou uvedeny optické vlastnosti vrstvy vytvořené na povrchu vrstev Zr–B–Si–C

při jejich ohřevu ve vzduchu na teplotu 800 ◦C společně s jej́ı tloušt’kou (viz jiz dř́ıve uvedená

grafická závislost na obr. 5.32).

Tab. 5.10: Vlastnosti povrchové vrstvy vytvořené během ohřevu vrstev Zr–B–Si–C. Vrstvy byly ohř́ıvány v
syntetickém vzduchu na teplotu 800 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min.

Obsah Si v Tloušt’ka povrchové Index lomu Extinkčńı koeficient

erozńı zóně (%) vrstvy (nm) při 550 nm (–) při 550 nm (–)

0 2252 1,63 0,020

5 1049 1,54 0,030

10 575 1,48 0,030

15 137 1,65 0,040

20 53 1,88 0,013

30 80 1,63 0,230

50 175 1,79 0,440

Na základě těchto dat v kombinaci s výsledky výše zmı́něných analýz je možno objasnit

některé pozorované změny v oxidačńım chováńı vrstev Zr–B–Si–C. Ohřev vrstvy připravené

bez př́ıtomnosti Si má za následek vytvořeńı 2252 nm tlusté povrchové vrstvy s indexem lomu

1,63 a extinkčńım koeficientem 0,020 (při 550 nm). Nı́zká hodnota extinkčńıho koeficientu po-

ukazuje na to, že je tato povrchová vrstva transparentńı. Index lomu této vrstvy je mezi hod-

notami indexu lomu ZrO2 (2,17) a B2O3 (1,47), což indikuje, že povrchová vrstva je tvořena

těmito oxidy. To je v souladu i s výsledky rentgenové difrakce, která detekovala tyto oxidy

v krystalické formě. Př́ıtomnost C v povrchové vrstvě je málo pravděpodobné, nebot’ jeho

oxidace vede k tvorbě plynných oxid̊u COx. Prudký nár̊ust hmotnosti se zvyšuj́ıćı se teplotou

svědč́ı také o tom, že tato povrchová vrstva efektivně nezabraňuje daľśı oxidaci. V kapitole

2.5 bylo ukázáno, že materiály ZrB2 v objemové formě zač́ınaj́ı výrazně oxidovat při teplotách

nad 700 ◦C, toto je zcela v souladu s pozorovaných chováńım vrstvy Zr–B–C připravené bez

př́ıtomnosti Si. Je zde nutno zopakovat, že pomoćı termogravimetrické analýzy lze detekovat
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změny hmotnosti s velmi vysokým rozlǐseńım (až 0,3µg), a proto jsou detekovány procesy

maj́ıćı za následek změnu hmotnosti téměř okamžitě a s vysokou přesnost́ı.

Přidáńı 5 % Si do erozńı zóny má za následek vytvořeńı vrstvy Zr–B–Si–C, u které lze po-

zorovat při teplotě 800 ◦C sńıžeńı celkového hmotnostńıho nár̊ustu (oproti vrstvě bez Si) a vy-

tvořeńı 1049 nm tlusté povrchové vrstvy s indexem lomu 1,54 a extinkčńım koeficientem 0,03.

Nı́zká hodnota extinkčńıho koeficientu poukazuje opět na to, že povrchová vrstva je transpa-

rentńı. Z rentgenogramu této vrstvy po ohřevu na 800 ◦C bylo zjǐstěno, že se v této vrstvě

vyskytuje pouze krystalický oxid ZrO2. Krystalický oxid B2O3 již v této vrstvě detekován

nebyl. Avšak index lomu této povrchové vrstvy neodpov́ıdá indexu lomu stechiometrického

oxidu ZrO2 (∼ 2,17). Lze tedy předpokládat, že povrchová vrstva je tvořena krystalickým oxi-

dem ZrO2 spolu s daľśım oxidem, který má však amorfńı strukturu. Tento oxid bude s velkou

pravděpodobnost́ı tvořen B, Si a O.

S daľśım zvyšováńım obsahu Si lze po ohřevu pozorovat, že intenzity reflex́ı od oxidu ZrO2

klesaj́ı a naopak intenzity od fáze ZrB2 se zvyšuj́ı. Toto chováńı je v souladu s t́ım, že stejně

jako celkový nár̊ust hmotnosti tak i tloušt’ka povrchové vrstvy klesaj́ı s rostoućım obsahem

Si v erozńı zóně, což indikuje, že se množstv́ı kysĺıku, který tvoř́ı oxidy na povrchu, snižuje.

Nejmenš́ı nár̊ust hmotnosti vrstvy (0,006 mg/cm2) byl detekován u vrstvy připravené při

20 % Si v erozńı zóně. Tato hmotnostńı změna odpov́ıdá vytvořeńı povrchové vrstvy o tloušt’ce

53 nm. Extinkčńı koeficient a index lomu této povrchové vrstvy maj́ı hodnotu 0,013, resp.

1,88. Na rentgenogramu této vrstvy nebyla detekována př́ıtomnost žádného krystalického

oxidu, a proto lze předpokládat, že vytvářej́ıćı se oxid má zcela amorfńı strukturu. Oproti

nadeponované struktuře však lze po ohřevu pozorovat nár̊ust intenzity reflex́ı od fáze ZrB2,

což indikuje, že se zvyšuje velikost krystalit̊u této fáze. Ze změny š́ı̌rky jednotlivých reflex́ı

lze vypoč́ıtat, že velikost krystalit̊u nar̊ustá z 2 nm na 5 nm.

Analýza prvkového složeńı této vrstvy po ohřevu na teplotu 800 ◦C ukázala, že po ohřevu

lze detekovat dvouvrstvou strukturu o rozd́ılném prvkovém složeńı (viz obr. 5.35). Vrstva

vytvořená na povrchu (vrstva I) obsahuje ∼ 40 at. % O. Porovnáńım prvkového složeńı této

vrstvy s prvkovým složeńım nadeponované vrstvy je vidět, že obsah prvk̊u Zr, B, Si a C je

nižš́ı (viz porovnáńı obr. 5.35(a) a (b)). Pokud se přepoč́ıtá poměrné zastoupeńı jednotlivých

prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku je vidět, že toto zastoupeńı odpov́ıdá složeńı nade-

ponované vrstvy (viz červená tečkovaná čára), což indikuje, že v povrchové vrstvě nedocháźı

k výraznému úbytku žádného z př́ıtomných prvk̊u, např. při procesu uvolňováńı nestabilńıch

plynných oxid̊u (B2O3, SiO, CO, CO2). Prvkové složeńı vrstvy (vrstva II) pod vytvořenou

povrchovou vrstvou (vrstva I) odpov́ıdá prvkovému složeńı nadeponované vrstvy. Vezmeme-li

v úvahu, že tloušt’ka nadeponované vrstvy byla 5µm, tvoř́ı povrchová vrstva o tloušt’ce 53 nm

pouze 1 % z celkové tloušt’ky, což vypov́ıdá o tom, že vrstva Zr20B39Si28C10 má vynikaj́ıćı

oxidačńı odolnost do 800 ◦C. U vrstev připravených s vysokým obsahem Si v erozńı zóně (30 %

a 50 %) lze po ohřevu detekovat povrchovou vrstvu s indexem lomu 1,63, resp. 1,79, a ex-

tinkčńım koeficientem 0,23, resp. 0,44 (hodnoty extinkčńıch koeficient̊u jsou mnohem vyšš́ı

než v př́ıpadě ohřevu vrstev připravených při obsahu Si v erozńı zóně ≤ 20 %), o tloušt’ce
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80 nm, resp 175 nm.

Obr. 5.35: Prvkové složeńı vrstvy
Zr20B39Si28C10 připravené s konstantńım
obsahem Zr (15 %) a obsahem Si (20 %)
v erozńı zóně terče při depozici (a) v na-
deponovaném stavu a (b) po ohřevu
v syntetickém vzduchu na teplotu 800 ◦C
rychlost́ı 10 ◦C/min. Vrstva I představuje
prvkové složeńı povrchové vrstvy (viz
obr. 5.30). Červená tečkovaná čára re-
prezentuje poměrné zastoupeńı jednot-
livých prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti
kysĺıku. Vrstva II představuje prvkové
složeńı podpovrchové vrstvy.

Na rentgenogramu těchto vrstev po ohřevu nelze pozorovat žádné reflexe od krystalických

oxid̊u a lze proto předpokládat, že se zde vytvář́ı amorfńı povrchová vrstva. Vysoká hodnota

extinkčńıho koeficientu a vyšš́ı tloušt’ka povrchové vrstvy indikuj́ı, že kysĺık sice proniká do

větš́ı hloubky nadeponované vrstvy, avšak netvoř́ı transparentńı oxid, jehož složeńı by se

bĺıžilo stechiometrickému oxidu. Zhoršeńı oxidačńı odolnosti vrstvy připravené při nejvyšš́ım

obsahu Si v erozńı zóně (50 %) může být zp̊usobeno (1) zvyšováńım velikosti krystalit̊u fáźı

ZrB2 a ZrSi2 a také krystalizaćı čistého Si, kdy krystality těchto jednotlivých fáźı narušuj́ı

amorfńı strukturu vrstev a umožňuj́ı tak kysĺıku snadněji difundovat do hloubky nadepono-

vané vrstvy a (2) nižš́ı oxidačńı odolnost́ı fáze ZrSi2 oproti fázi ZrB2.

5.3.2. Vliv obsahu duśıku na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C–N

V kapitole 5.3.1 bylo ukázáno, že vrstva Zr20B39Si28C10 deponovaná při obsahu Zr 15 %

a Si 20 % v erozńı zóně terče vykazuje vysokou tvrdost 22 GPa a ńızkou elektrickou rezistivitu

9×10−6 Ω m. Tato vrstva také vykazuje vynikaj́ıćı oxidačńı odolnost až do teploty 800 ◦C. Při

jej́ım ohřevu do této teploty se neměńı fázové složeńı a na jej́ım povrchu lze detekovat nově

vytvořenou amorfńı vrstvu o tloušt’ce 53 nm. V této kapitole bude vyšetřován vliv obsahu N2

ve výbojové směsi při depozici na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C–N připravených

za stejných parametr̊u jako výše uvedená vrstva Zr20B39Si28C10.

Na obr. 5.36 je vynesena závislost tvrdosti (plná čára) a elektrické rezistivity (čárkovaná

čára) vyšetřovaných vrstev Zr–B–Si–C–N na obsahu N2 ve výbojové směsi. Z obrázku je vidět,

že všechny vrstvy připravené při nižš́ım obsahu N2 ve výbojové směsi (≤ 15 %) vykazuj́ı

přibližně stejnou tvrdost kolem 22 GPa. Daľśı zvyšováńı obsahu N2 ve výbojové směsi se

projevuje pozvolným poklesem tvrdosti až na hodnotu 15 GPa. Mnohem výrazněǰśı vliv má
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přidáńı N2 do výbojové směsi na změnu elektrické rezistivity vrstev. Elektrická rezistivita

vrstev připravených při 0 – 20 % N2 ve výbojové směsi prudce nar̊ustá z 9× 10−6 Ω m na

2× 105 Ω m a pro vyšš́ı hodnoty obsahu N2 ve výbojové směsi je tak vysoká, že je neměřitelná.

Obr. 5.36: Hodnoty tvrdosti (plná čára)
a elektrické rezistivity (čárkovaná čára)
nadeponovaných vrstev Zr–B–Si–C–N
s konstantńım obsahem Zr (15 %) a Si
(20 %) v erozńı zóně terče a obsahem N2

ve výbojové směsi při depozici 0 – 50 %.

Na obr. 5.37 jsou zobrazeny rentgenogramy vyšetřovaných vrstev v nadeponovaném stavu.

V kapitole 5.3.1 bylo ukázáno, že struktura vrstvy Zr20B39Si28C10 nadeponované při 0 % N2

ve výbojové směsi je tvořena nanokrystality ZrB2, které jsou obklopeny amorfńı fáźı tvořenou

prvky B, Si a C. Zvyšováńı obsahu N2 ve výbojové směsi má za následek vymizeńı reflex́ı

od těchto nanokrystalit̊u a všechny vyšetřované vrstvy Zr–B–Si–C–N vykazuj́ı z pohledu

rentgenové difrakce amorfńı charakter.

Obr. 5.37: Rentgenogramy nadepo-
novaných vrstev Zr–B–Si–C–N s kon-
stantńım obsahem Zr (15 %) a Si
(20 %) v erozńı zóně terče a obsahem
N2 ve výbojové směsi při depozici 0 –
50 %.
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Z prvkového složeńı vyšetřovaných vrstev Zr–B–Si–C–N (viz obr. 5.38) je vidět, že

zvyšuj́ıćı se obsah N2 ve výbojové směsi vede k postupnému zabudováńı N do rostoućıch

vrstev. Výrazný nár̊ust obsahu N lze pozorovat při obsahu N2 ve výbojové směsi v rozsahu 0 –

15 %. Při vyšš́ıch hodnotách N2 ve výbojové směsi již docháźı k saturaci obsahu N ve vrstvách

kolem hodnoty 47 at. %. Vzhledem k tomu, že obsah všech ostatńıch prvk̊u pozvolna klesá

(s uvážeńım chyby měřeńı), lze předpokládat, že se N váže postupně na všechny tyto prvky,

jmenovitě na Zr, B, Si a C. Dále je také z prvkového složeńı vidět, že lze vyšetřované vrstvy

rozdělit na: (1) vrstvy s převládaj́ıćım obsahem B (pro N2≤ 10 %) a (2) vrstvy s převládaj́ıćım

obsahem N (pro N2 ≥ 15 %). Celkový obsah všech ostatńıch prvk̊u, které nelze při depozici

zcela eliminovat (H, O a Ar), byl < 3 at. %.

Obr. 5.38: Prvkové složeńı vrstev
Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsahem Zr
(15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně terče
a obsahem N2 ve výbojové směsi při de-
pozici 0 – 50 %.

Vzhledem k tomu, že vrstvy bohaté na B vykazuj́ı jiné vlastnosti než vrstvy bohaté na

N (vyšš́ı tvrdost a ńızkou elektrickou rezistivitu) jejich oxidačńı odolnost byla vyšetřována

během ohřevu do 1000 ◦C v syntetickém vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min a na obr. 5.39 jsou

ukázány př́ıslušné termogravimetrické křivky. Pro srovnáńı je zde uvedena také křivka vrstvy

připravené při obsahu N2 ve výbojové směsi 15 %. Z obrázku je vidět, že zvyšováńı obsahu N2

ve výbojové směsi má za následek posun počátku oxidace k vyšš́ım teplotám a snižováńı cel-

kového nár̊ustu hmotnosti pozorovaného při teplotě 1000 ◦C. Zat́ımco vrstva Zr20B39Si28C10

zač́ıná oxidovat při teplotě 650 ◦C, počátek oxidace u vrstev připravených při obsahu N2

ve výbojové směsi 5 % a 10 % lze pozorovat při teplotě 750 ◦C, resp. 800 ◦C. Celkový hmot-

nostńı nár̊ust pozorovaný při ohřevu vrstvy připravené s 10 % N2 ve výbojové směsi je

pouhých ∼ 0,003 mg/cm2. Zde stoj́ı za zmı́něńı, že uvedené hmotnostńı změny jsou velmi

ńızké, což svědč́ı o výborné oxidačńı odolnosti těchto vrstev do 1000 ◦C.
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Obr. 5.39: Termogravimetrické křivky
vrstev Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsa-
hem Zr (15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně
terče a 0 – 15 % N2 ve výbojové směsi při
depozici. Vrstvy byly ohř́ıvány v synte-
tickém vzduchu na teplotu 1000 ◦C rych-
lost́ı 10 ◦C/min.

Vzhledem k tomu, že jsou tyto vrstvy v nadeponovaném stavu elektricky vodivé a vykazuj́ı

zaj́ımavé hodnoty tvrdosti, byla vyšetřována i vysokoteplotńı stabilita těchto vlastnost́ı ve

vzduchu. Vrstvy byly ohř́ıvány v syntetickém vzduchu na r̊uzné teploty v rozsahu 700 ◦C –

1000 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Po dosažeńı určené teploty byly vrstvy zchlazeny na pokojovou

teplotu a následně byla měřena jejich tvrdost a elektrická rezistivita (pozn. pro každý cyklus

ohřevu byla použita nová nadeponovaná vrstva).

Hodnoty naměřených veličin v závislosti na teplotě jsou ukázány na obr. 5.40. Z jednot-

livých závislost́ı je vidět, že vrstva Zr20B39Si28C10 vykazuje po ohřevu na 750 ◦C stejnou,

popř. mı́rně vyšš́ı, tvrdost a stejnou hodnotu elektrické rezistivity jako v nadeponovaném

stavu. Zvýšeńı teploty ohřevu na 800 ◦C vede již ke sńıžeńı tvrdosti z 23 GPa na 18 GPa

a elektrická rezistivita vrstvy je neměřitelná. Pokles tvrdosti i změna elektrické rezistivity

po ohřevu na teplotu 800 ◦C jsou zp̊usobeny vytvořeńım povrchové vrstvy o tloušt’ce 53 nm

s ńızkým extinkčńım koeficientem 0,013 (viz kapitola V-1.1), který svědč́ı o tom, že tato

povrchová vrstva je při této teplotě transparentńı a t́ım i elektricky nevodivá.

V př́ıpadě vrstev Zr–B–Si–C–N připravených při 5 % a 10 % N2 ve výbojové směsi, vy-

kazuj́ı tyto vrstvy mnohem vyšš́ı teplotńı stabilitu tvrdosti i elektrické rezistivity. Hodnoty

těchto veličin jsou stejné, popř. mı́rně vyšš́ı, jako v nadeponovaném stavu až do teploty 900 ◦C.

Nad touto teplotou již vrstvy vykazuj́ı neměřitelnou elektrickou rezistivitu a jejich tvrdost

mı́rně klesá.

103



5.3 Vliv obsahu Si a N na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C(–N)

Obr. 5.40: Hodnoty (a) tvrdosti a (b) elektrické rezistivity vrstev Zr–B–Si–C–N připravených při 0 %, 5 %
a 10 % N2 ve výbojové směsi po jejich ohřevu v syntetickém vzduchu na r̊uzné teploty rychlost́ı 10 ◦C/min.
Plné symboly odpov́ıdaj́ı hodnotám vrstev v nadeponovaném stavu.

Pro objasněńı tohoto chováńı byla využita spektroskopická elipsometrie, která prokázala

vytvořeńı nové povrchové vrstvy během ohřevu vrstev Zr–B–Si–C–N. Na obr. 5.41 jsou hod-

noty jej́ı tloušt’ky a př́ıslušné extinkčńı koeficienty. Porovnáńım obr. 5.41(a) a obr. 5.39 je

vidět, že tloušt’ka vytvořené vrstvy na povrchu vykazuje velmi podobný trend jako nár̊ust

hmotnosti. S rostoućı teplotou se tloušt’ka povrchové vrstvy, resp. hmotnostńı nár̊ust, zvyšuj́ı

a zároveň vrstva Zr–B–Si–C–N připravená při 10 % N2 ve výbojové směsi vykazuje nižš́ı

tloušt’ku povrchové vrstvy, resp. nižš́ı nár̊ust hmotnosti. Z obr. 5.41(a) je vidět, že i při

teplotě 700 ◦C byla detekována př́ıtomnost povrchové vrstvy o nenulové tloušt’ce (∼ 10 nm),

avšak při takto ńızkých tloušt’kách jsou hmotnostńı změny velmi ńızké a jsou pod rozlǐsovaćı

schopnost́ı termogravimetru.

Z obr. 5.41(b) je vidět, že extinkčńı koeficient vrstev s rostoućı teplotou klesá (v př́ıpadě

vrstvy připravené při obsahu N2 ve výbojové směsi 5 % je tento jev výrazněǰśı). Avšak u všech

vrstev je hodnota extinkčńıho koeficientu ≥ 0,1, což znamená, že povrchová vrstva neńı plně

transparentńı a nemuśı být zcela elektricky nevodivá.

Kromě elipsometrických měřeńı byly ještě stanoveny změny v prvkovém složeńı

vyšetřovaných vrstev po ohřevu na 900 ◦C a 1000 ◦C. Z obr. 5.42, který odpov́ıdá ohřevu

na 900 ◦C, je vidět, že v př́ıpadě vrstvy připravené při 5 % N2 ve výbojové směsi obsahuje

povrchová vrstva (vrstva I) 25 at. % O, zat́ımco v př́ıpadě vrstvy připravené při 10 % N2 ve

výbojové směsi má povrchová vrstva velmi podobné složeńı jako v nadeponovaném stavu

a obsahuje pouze ≤ 5 at. % O. Porovnáńım s prvkovým složeńım těchto vrstev po ohřevu na

teplotu 1000 ◦C (viz srovnáńı obr. 5.42 vs. obr. 5.43) je vidět, že se obsah O v povrchové

vrstvě s teplotou zvyšuje. Po ohřevu na tuto teplotu povrchová vrstva (vrstva I) obsahuje

47 at. %, resp. 32 at. % O, což je v souladu se sńıžeńım extinkčńıho koeficientu vrstev a s vyšš́ım

nár̊ustem hmotnosti.
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Obr. 5.41: Hodnoty (a) tloušt’ky vrstvy na povrchu a (b) extinkčńıho koeficientu vrstev Zr–B–Si–C–N
připravených při 0 %, 5 % a 10 % N2 ve výbojové směsi po jejich ohřevu v syntetickém vzduchu na r̊uzné
teploty rychlost́ı 10 ◦C/min.

Pokud se přepoč́ıtá poměrné zastoupeńı jednotlivých prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti

kysĺıku u všech vrstev je vidět, že toto zastoupeńı odpov́ıdá složeńı nadeponované vrstvy

(viz červená tečkovaná čára), což indikuje, že v povrchové vrstvě nedocháźı k výraznému

úbytku žádného z př́ıtomných prvk̊u, např. při procesu uvolňováńı nestabilńıch plynných

oxid̊u. Prvkové složeńı vrstvy (vrstva II) pod vytvořenou povrchovou vrstvou (vrstva I) vždy

odpov́ıdá prvkovému složeńı nadeponované vrstvy.

Obr. 5.42: Prvkové složeńı vrstev Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsahem Zr (15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně
terče a při obsahu N2 (a) 5 % a (b) 10 % ve výbojové směsi po ohřevu v syntetickém vzduchu na teplotu
900 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Vrstva I představuje prvkové složeńı povrchové vrstvy. Červená tečkovaná čára
reprezentuje poměrné zastoupeńı jednotlivých prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku. Vrstva II představuje
prvkové složeńı podpovrchové vrstvy.
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Obr. 5.43: Prvkové složeńı vrstev Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsahem Zr (15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně
terče a při obsahu N2 (a) 5 % a (b) 10 % ve výbojové směsi po ohřevu v syntetickém vzduchu na teplotu
1000 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Vrstva I představuje prvkové složeńı povrchové vrstvy. Červená tečkovaná čára
reprezentuje poměrné zastoupeńı jednotlivých prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku. Vrstva II představuje
prvkové složeńı podpovrchové vrstvy.

Na obr. 5.44 jsou ukázány rentgenogramy těchto dvou vrstev Zr–B–Si–C–N pro jednotlivé

teploty ohřevu.

Obr. 5.44: Rentgenogramy vrstev Zr–B–Si–C–N s obsahem N2 (a) 5 % N2 a (b) 10 % N2 ve výbojové směsi
při depozici po ohřevu v syntetickém vzduchu na r̊uzné teploty rychlost́ı 10 ◦C/min.
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Z obrázku je vidět, vrstva připravená při obsahu N2 ve výbojové směsi 5 % si zachovává

amorfńı strukturu až do teploty 700 ◦C. Prvńı velmi široké ṕıky s ńızkou intenzitou indikuj́ıćı

náznaky reflex́ı od krystalické fáze ZrB2 lze pozorovat až po ohřevu vrstvy na teplotu 750 ◦C.

V př́ıpadě vrstvy připravené při obsahu N2 ve výbojové směsi 10 % z̊ustává amorfńı struktura

vrstvy zachována až do teploty 850 ◦C. Prvńı reflexe od krystalické fáze ZrB2 lze na rentgeno-

gramu této vrstvy pozorovat až po ohřevu na 900 ◦C. Ani pro jednu vrstvu nebyla detekována

př́ıtomnost krystalického oxidu až do teploty 1000 ◦C. Rozd́ıl v oxidačńı odolnosti obou vrstev

může být v d̊usledku rekrystalizace fáze ZrB2 anebo rozd́ılného složeńı a množstv́ı amorfńı

fáze.

Z uvedených výsledk̊u vyplývá, že parametry vytvořené povrchové vrstvy (tloušt’ka, ob-

sah O, extinkčńı koeficient) určuj́ı vysokoteplotńı stabilitu tvrdosti a elektrické rezistivity

vyšetřovaných vrstev Zr–B–Si–C–N.

Druhou skupinou vyšetřovaných vrstev byly vrstvy bohaté na N připravené při obsahu

N2 ve výbojové směsi ≥ 15 %. Tyto vrstvy vykazovaly nižš́ı hodnoty tvrdosti a vysokou či

neměřitelnou elektrickou rezistivitu. Jejich oxidačńı odolnost byla vyšetřována v syntetickém

vzduchu až do teploty 1300 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Na obr. 5.45 jsou ukázány př́ıslušné

termogravimetrické křivky.

Obr. 5.45: Termogravimetrické křivky
vrstev Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsa-
hem Zr (15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně
terče a 15 – 50 % N2 ve výbojové směsi při
depozici. Vrstvy byly ohř́ıvány v synte-
tickém vzduchu na teplotu 1300 ◦C rych-
lost́ı 10 ◦C/min.

Z obrázku je vidět že, tyto křivky nemaj́ı monotónńı pr̊uběh. Do teploty 1000 ◦C vykazuj́ı

všechny křivky nár̊ust hmotnosti, zat́ımco v rozsahu teplot 1000 ◦C – 1150 ◦C lze pozorovat

zastaveńı tohoto nár̊ustu a u některých vrstev i pokles. Daľśı zvyšováńı teploty nad 1150 ◦C
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má u vrstev připravených při 15 – 30 % N2 ve výbojové směsi za následek opětovné zvyšováńı

nár̊ustu hmotnosti a naopak u vrstvy připravené při nejvyšš́ım obsahu N2 ve výbojové směsi

docháźı k daľśımu poklesu.

Porovnáńım změny hmotnosti při teplotě 1300 ◦C a tloušt’ky povrchové vrstvy (viz obr.

5.46) je vidět, že zat́ımco se tloušt’ka povrchové vrstvy zvyšuje, nár̊ust hmotnosti detekovaný

při teplotě 1300 ◦C klesá. Toto chováńı indikuje že, během ohřevu prob́ıhá v́ıce paralelńıch

proces̊u, které se postupně stávaj́ı dominantńımi. Jedná se o proces oxidace jednotlivých

prvk̊u, těkáńı oxid̊u jako např. SiO, B2O3, NOx, či sloučenin CNx a uvolňováńı samotného

duśıku.

Obr. 5.46: Hodnoty tloušt’ky vytvořené
povrchové vrstvy (plná čára) a změny
hmotnosti (čárkovaná čára) po ohřevu
vrstev Zr–B–Si–C–N připravených
při obsahu N2 15 – 20 % na teplotu
1300 ◦C. Vrstvy byly ohř́ıvány v synte-
tickém vzduchu rychlost́ı 10 ◦C/min.

Na obr. 5.47 jsou ukázány rentgenogramy těchto vrstev po ohřevu na 1300 ◦C. Z obrázku

je vidět, že jsou téměř identické – u všech vrstev lze po ohřevu detekovat pouze př́ıtomnost

krystalického oxidu ZrO2 v tetragonálńı konfiguraci (zde je nutno poznamenat, že se jedná

o vysokoteplotńı fázi ZrO2, kterou neńı možno běžně detekovat při pokojové teplotě).

Obr. 5.47: Rentgenogramy po ohřevu
vrstev Zr–B–Si–C–N připravených
při obsahu N2 15 – 50 % na tep-
lotu 1300 ◦C. Vrstvy byly ohř́ıvány
v syntetickém vzduchu rychlost́ı
10 ◦C/min.
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V tab. 5.11 je uvedena tloušt’ka vrstvy vytvořené na povrchu a optické vlastnosti vrs-

tev Zr–B–Si–C–N po jejich ohřevu na teplotu 1300 ◦C. I přesto, že struktura vrstev se dle

rentgenové difrakce po ohřevu nelǐśı, je z tabulky vidět, že se parametry povrchové vrstvy

měńı – s rostoućım obsahem N2 ve výbojové směsi se postupně zvyšuje jej́ı tloušt’ka z 250 nm

na 302 nm, index lomu z 1,55 na 1,63, ale extinkčńı koeficient klesá z 0,10 na 0,03. Jelikož

byla na rentgenogramu těchto vrstev pozorována pouze př́ıtomnost krystalického oxidu ZrO2,

avšak hodnota indexu lomu povrchové vrstvy neodpov́ıdá stechiometrickému ZrO2 (2,17), lze

tedy předpokládat, že je povrchová vrstva tvořena nejen oxidem ZrO2, ale i daľśımi oxidy

s ńızkým indexem lomu a amorfńı strukturou, např. SiO2 (1,46) a B2O3 (1,46). Nı́zká hod-

nota extinknčńıho koeficient indikuje, že u vrstev připravených při obsahu N2 ≥ 20 % jsou

povrchové vrstvy dobře transparentńı.

Tab. 5.11: Vlastnosti povrchové vrstvy vytvořené během ohřevu vrstev Zr–B–Si–C–N. Vrstvy byly ohř́ıvány
v syntetickém vzduchu na teplotu 1300 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min.

Obsah N2 ve Tloušt’ka povrchové Index lomu Extinkčńı koeficient

výbojové směsi (%) vrstvy (nm) při 550 nm (–) při 550 nm (–)

15 250 1,55 0,10

20 251 1,56 0,04

30 272 1,56 0,04

50 302 1,63 0,03

Pro vysvětleńı rozd́ıl̊u v oxidačńı odolnosti vrstev byla vybrána vrstva, u které byl dete-

kován výrazný hmotnostńı nár̊ust (vrstva připravená při obsahu N2 15 %) a vrstva, u které

byl detekován výrazný hmotnostńı pokles (vrstva připravená při obsahu N2 50 %), a byla

provedena analýza prvkového složeńı po jejich ohřevu na 1300 ◦C (viz obr. 5.48, resp. 5.49).

Z prvkového složeńı vrstvy připravené při 15 % N2 ve výbojové směsi je vidět, že se v po-

vrchové vrstvě (vrstva I) kromě Zr a O (prvk̊u tvoř́ıćıch krystalický oxid ZrO2) vyskytuj́ı

také ostatńı prvky př́ıtomné v nadeponované struktuře (B, Si, C a N). Pokud se přepoč́ıtá

poměrné zastoupeńı jednotlivých prvk̊u u obou vrstev bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku je

zastoupeńı jednotlivých prvk̊u podobné jako v nadeponovaném stavu (viz červená tečkovaná

čára) až na mı́rné sńıžeńı obsahu N, což indikuje, že část N se uvolňuje z povrchové vrstvy

a nahrazuje ho O. Toto pozorováńı je v souladu s poklesem rychlosti nár̊ustu hmotnosti,

který byl pozorován u této vrstvy při teplotách 1000 ◦C – 1150 ◦C. Z prvkového složeńı vrstvy

připravené při 50 % N2 ve výbojové směsi po ohřevu na 1300 ◦C (viz obr. 5.49) je vidět, že

složeńı povrchové vrstvy je rozd́ılné oproti složeńı povrchové vrstvy na obr. 5.48. V tomto

př́ıpadě nelze detekovat př́ıtomnost prvk̊u C a N a poměr Si : B se oproti nadeponovanému

stavu také lǐśı. Tyto změny potvrzuj́ı předpoklad, že během ohřevu prob́ıhaj́ı kromě procesu

oxidace i procesy spojené s uvolňováńım jednotlivých prvk̊u (viz vysvětleńı uvedné v diskuzi

obr. 5.46).
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5.3 Vliv obsahu Si a N na vysokoteplotńı chováńı vrstev Zr–B–Si–C(–N)

Obr. 5.48: Prvkové složeńı vrstvy
Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsahem Zr
(15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně terče
a s obsahem N2 15 % ve výbojové směsi
po ohřevu v syntetickém vzduchu na tep-
lotu 1300 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Vrstva
I představuje prvkové složeńı povrchové
vrstvy. Červená tečkovaná čára repre-
zentuje poměrné zastoupeńı jednotlivých
prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku.
Vrstva II představuje prvkové složeńı
podpovrchové vrstvy.

Obr. 5.49: Prvkové složeńı vrstvy
Zr–B–Si–C–N s konstantńım obsahem Zr
(15 %) a Si (20 %) v erozńı zóně terče
a s obsahem N2 50 % ve výbojové směsi
po ohřevu v syntetickém vzduchu na tep-
lotu 1300 ◦C rychlost́ı 10 ◦C/min. Vrstva
I představuje prvkové složeńı povrchové
vrstvy. Červená tečkovaná čára repre-
zentuje poměrné zastoupeńı jednotlivých
prvk̊u bez uvažováńı př́ıtomnosti kysĺıku.
Vrstva II představuje prvkové složeńı
podpovrchové vrstvy.

Z uvedených výsledk̊u je vidět, že vrstvy Zr–B–Si–C–N bohaté na B připravené při ob-

sahu N2 ve výbojové směsi ≤ 10 % vykazuj́ı výbornou oxidačńı odolnost během ohřevu ve

vzduchu až do teploty 1000 ◦C a vykazuj́ı také vysokoteplotńı stabilitu vlastnost́ı v nadepo-

novaném stavu (vysokou tvrdost 22 GPa a ńızkou elektrickou rezistivitu 4× 10−5 Ω m, resp.

4× 10−3 Ω m) až do teploty 900 ◦C. Vrstvy připravené při obsahu N2 ve výbojové směsi 15 %

a 20 % vykazuj́ı výbornou oxidačńı odolnost během ohřevu ve vzduchu až do teploty 1300 ◦C.

Na základě výsledk̊u této studie bylo v navazuj́ıćım výzkumu ukázáno, že daľśıho zlepšeńı

vysokoteplotńıho chováńı multikomponentńıch neoxidových keramik může být dosaženo

náhradou Hf za Zr (vrstvy Hf–B–Si–C–N), avšak vyšetřováńı těchto tenkovrstvých materiál̊u

neńı předmětem předkládané disertačńı práce.
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6. Závěr

Předkládaná disertačńı práce se zabývá studiem vysokoteplotńıho chováńım metastabilńıch

oxidových vrstev a multikomponentńıch neoxidových keramických vrstev. Všechny ćıle práce

uvedené v kapitole III byly splněny. V jednotlivých částech byly systematicky vyšetřovány

(1) fázové transformace prob́ıhaj́ıćı v magnetronově naprašovaných vrstvách Al2O3 se

zcela amorfńı, částečně krystalickou γ-Al2O3 a plně krystalickou γ-Al2O3 nadeponovanou

strukturou, (2) vliv obsahu Cu na vysokoteplotńı stabilitu a fázové transformace v mag-

netronově naprašovaných vrstvách Al–Cu–O s obsahem Cu 0 at. % – 9,6 at. % a (3) vliv Si

a N na oxidačńı odolnost a vysokoteplotńı stabilitu magnetronově naprašovaných vrstev

Zr–B–Si–C(–N).

Hlavńı závěry d́ılč́ıch studíı lze shrnout v následuj́ıćıch bodech:

(1) Nadeponovaná struktura vrstev Al2O3 má výrazný vliv na fázové transformace

prob́ıhaj́ıćı během jejich ohřevu. Vysokoteplotńı stabilita vrstvy s nadeponovanou metasta-

bilńı strukturou γ-Al2O3 ve vzduchu dosahuje až teploty 1100 ◦C (při rychlosti ohřevu

40 ◦C/min). Vrstva s amorfńı nadeponovanou strukturou vykazuje vysokoteplotńı stabilitu

během ohřevu při stejných podmı́nkách do teploty 900 ◦C. Při této teplotě se zač́ıná

amorfńı struktura transformovat do krystalické fáze γ. Aktivačńı energie tohoto procesu je

463± 10 kJ/mol. Nezávisle na pod́ılu amorfńı a krystalické fáze v nadeponované struktuře

se metastabilńı fáze γ transformuje do termodynamicky stabilńı fáze α při teplotě přibližně

1200 ◦C (vždy s vytvořeńım metastabilńı fáze θ). Kinetická analýza transformace γ→α

ukázala, že i přesto, že v obou vrstvách prob́ıhá stejná transformace při podobné teplotě

(1200 ◦C), která má z pohledu rentgenové difrakce totožný charakter, je transformačńı proces

charakterizován r̊uznými kinetickými parametry. Aktivačńı energie v př́ıpadě transformace

γ→α ve vrstvě s amorfńı nadeponovanou strukturou je 589± 10 kJ/mol, zat́ımco ve vrstvě

s nadeponovanou krystalickou strukturou γ-Al2O3 je tato hodnota nižš́ı (511± 16 kJ/mol).

Vyšetřované transformace mohou být popsány modelem Šesták–Berggren. Vysoké hodnoty

předexponenciálńıho faktoru v rozsahu 1019 – 1021 min−1 indikuj́ı, že při těchto transfor-

maćıch jsou vibračńı frekvence v bĺızkosti výchoźıho stavu systematicky vyšš́ı než vibračńı

frekvence v nestabilńım přechodovém stavu.

(2) Zabudováńı Cu do vrstev Al2O3 má za následek vrstvy Al–Cu–O, které ve srovnáńı

s čistou vrstvou Al–O vykazuj́ı zlepšené mechanické vlastnosti a zcela rozd́ılné vysokoteplotńı

chováńı během ohřevu do teploty 1300 ◦C. Vysokoteplotńı stabilita vrstev Al–O dosahuje

∼ 1150 ◦C (při rychlosti ohřevu 10 ◦C/min). Při této teplotě se fáze γ-Al2O3 transformuje

do α-Al2O3. Zabudováńı malého množstv́ı Cu (1,4 at. % Cu) do této vrstvy vede ke vzniku

metastabilńıho tuhého roztoku γ-Al2O3 a CuAl2O4, u kterého lze pozorovat vytvořeńı fáze

α-Al2O3 (spolu s malým množstv́ım fáze CuAl2O4) při výrazně nižš́ı teplotě (o ∼ 150 ◦C).
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Rozklad tohoto tuhého roztoku je exotermický proces. S rostoućım obsahem Cu se vyso-

koteplotńı stabilita vrstev Al–Cu–O zvyšuje. Nejvyšš́ı vysokoteplotńı stability, až 1150 ◦C,

dosahuje vrstva Al–Cu–O s nejvyšš́ım vyšetřovaným obsahem Cu (9,6 at. %). Zvyšuj́ıćı se

obsah Cu ve vrstvách vede současně také k poklesu (1) koncentrace oktaedrálńıch vakanćı

Al v nadeponovaném tuhém roztoku a (2) transformačńı energie tuhého roztoku během

ohřevu. Během ohřevu vrstev Al–Cu–O do 1300 ◦C byla dále pozorována endotermická

transformace, během které došlo při teplotě 1150 ◦C k rozkladu metastabilńı fáze CuAl2O4.

Pomoćı rychlého zchlazeńı (rychlost́ı 60 ◦C/s) bylo ukázáno, že se tato fáze rozkládá na

CuAlO2 a α-Al2O3.

(3) Přidáńı optimálńıho množstv́ı Si, resp. N, umožňuje výrazně zlepšit oxidačńı odolnost

a vysokoteplotńı stabilitu tenkovrstvých materiál̊u Zr–B–Si–C, resp. Zr–B–Si–C–N. Vrstva

Zr20B39Si28C10 připravená při obsahu Si v erozńı zóně 20 % je elektricky vodivá (elektrická

rezistivita je 9×10−6 Ω m) a s vysokou tvrdost́ı (22 GPa). Tato vrstva vykazuje výbornou

oxidačńı odolnost během ohřevu ve vzduchu až do 800 ◦C. Vysokoteplotńı stabilita elektrické

rezistivity a tvrdosti dosahuje 750 ◦C. Vrstvy Zr11B38Si26C8N15 a Zr9B31Si22C7N30 připravené

při ńızkém obsahu N2 ve výbojové směsi 5 % a 10 % jsou v nadeponovaném stavu elektricky

vodivé a vykazuj́ı podobné hodnoty tvrdosti jako vrstva Zr20B39Si28C10. Tyto vrstvy vykazuj́ı

výbornou oxidačńı odolnost až do teploty 1000 ◦C. Vysokoteplotńı stabilita vlastnost́ı v na-

deponovaném stavu (tvrdost 22 GPa a elektrická rezistivita 4× 10−5 Ω m, resp. 4× 10−3 Ω m)

dosahuje 900 ◦C. Vrstva Zr6B21Si19C7N44 připravená při obsahu N2 ve výbojové směsi 20 %

je elektricky nevodivá s tvrdost́ı 19 GPa a vykazuje výborné oxidačńı chováńı během ohřevu

ve vzduchu až do teploty minimálně 1300 ◦C.
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ROS, A.; MIZERA, E.; WINIARSKI, A.; SZADE, J. Characteristics of sputter-

deposited TiN, ZrB2 and W2B diffusion barriers for advanced metallizations to GaAs.

Solid-State Electronics. 1999, 43, 1055–1061.

[73] CHAKRABARTI, U. K.; BARZ, H.; DAUTREMONT-SMITH, W. C.; LEE, J. W.;

KOMETANI, T. Y. Deposition of zirconium boride thin films by direct current triode

sputtering. Journal of Vacuum Science and Technology A. 1987, 5, 196–201.

[74] TAKEYAMA, M.B.; NOYA, A.; NAKADAI, Y.; KAMBARA, S.; HATANAKA, M.;

HAYASAKA, Y.; AOYAGI, E.; MACHIDA, H.; MASU, K. Low temperature deposited

Zr–B film applicable to extremely thin barrier for copper interconnect. Applied Surface

Science. 2009, 256, 1222–1226.

118



[75] SHAPPIRIO, J. R.; FINNEGAN, J. J. Synthesis and properties of some refractory

transition metal diboride thin films. Thin Solid Films. 1983, 107, 81–87.

[76] WAYDA, A. L.; SCHNEEMEYER, L. F.; OPILA, R. L. Low temperature deposition

of zirconium and hafnium boride films by thermal decomposition of the metal borohyd-

rides (M[BH4]4). Applied Physics Letters. 1988, 53, 361–363.
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Kalifornie, USA. (spoluautorka ústńı prezentace)
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(spoluautorka ústńı prezentace)
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formation processes in annealed alumina films with metastable structure, 14th Inter-

national Conference on Plasma Surface Engineering, 15. – 19. zář́ı 2014, Garmisch-
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Seznam použitých symbol̊u a zkratek

Seznam použitých symbol̊u

∼ přibližně

∆H změna entalpie (kJ/mol)

α stupeň konverze (-)

αM maximum funkce y(α) (-)

αP maximum funkce z(α) (-)

A předexponenciálńı faktor (s−1)

Ainv invariantńı předexponeciálńı faktor (s−1)

β rychlost ohřevu (K/s)

dxxx velikost krystalit̊u vypoč́ıtaná z reflex́ı od roviny (xxx)

E, Ea aktivačńı energie procesu (kJ/mol)

Einv Invariantńı aktivačńı energie (kJ/mol)

f(α) konverzńı funkce (-)

(g)
”
gas“ - plynné skupenstv́ı

gi(α) integrálńı forma konverzńı funkce fi(α) (-)

i i-tá veličina

Ixxx intenzita reflex́ı od roviny (xxx) (a.u.)

k(T ) rychlostńı konstanta

(l)
”
liquid“ - kapalné skupenstv́ı

m kinetický exponent (-)

n kinetický exponent (-)

p(x) aproximace teplotńıho integrálu

R molárńı plynová konstanta (J/Kmol)

(s)
”
solid“ - pevné skupenstv́ı

T teplota (K)

y(α) funkce definovaná rovnićı (4.21)

z(α) funkce definovaná rovnićı (4.22)
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Seznam použitých zkratek

ARE aktivované reaktivńı vypařováńı
”
Activated Reactive Evaporation“

at. % atomová procenta

a.u. libovolné jednotky
”
Arbitrary Units“

cps počet jednotek za sekundu
”
counts per second“

CVD chemická depozice z plynné fáze
”
Chemical Vapour Deposition“

DSC diferenciálńı skenovaćı kalorimetrie
”
Differential Scanning Calorimetry“

DTA diferenciálńı termická analýza
”
Differential thermal analysis“

GI-XRD retngenová difrakce pod ńızkým úhlem
”
Grazing Incidence X-ray Diffraction“

EDS energiově disperzńı spektrometrie
”
Energy Dispersive Spectroscopy“

ERD analýza detekce odražených atomů
”
Elastic Recoil Detetion“

FR Friedman

FWO Flynn–Wall–Ozawa

HiPIMS vysokovýkonové pulzńı magnetronové
naprašováńı

”
High-power Impulse Magnetron Sputtering“

hm. % hmotnostńı procenta

IBANDL databáze účinných pr̊uřez̊u
”
Ion Beam Analysis Nuclear Data Library“

ICMS inverzńı cylindrické magnetronové
naprašováńı

”
Inverted Cylindrical Magnetron Sputtering“

IKP metoda invariantńıch kinetických para-
metr̊u

”
Invariant Kinetic Parameters“

JCPDS databáze standard̊u XRD
”
Joint Committee on Powder Diffraction

Standards“

JMA Johnson–Mehl–Avrami

KAS Kissinger–Akahira–Sunose

obj. % objemová procenta

PVD fyzikálńı depozice
”
Physical Vapour Deposition“

RBS analýza pružně rozptýlených nabitých
částic

”
Rutherford Backscattering Spectroscopy“

SB Šesták–Berggren

SEM skenovaćı elektronová mikroskopie
”
Scanning Electron Microscopy“

TG termogravimetrická analýza
”
Thermogravimetry“

TRR časově rozlǐsená odrazivost
”
Time–Resolved Reflectivity“

TTT TTT diagram
”
Time–Temperature–Transformation“

XPS analýza prvkového složeńı
”
X-ray Photoelectron Spectroscopy“

XRD metoda určováńı fázového složeńı
”
X-ray Diffraction“

XRF rentgenová fluorescence
”
X-ray Fluorescence“
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Anotace

Keramické materiály ve formě tenkých vrstev maj́ı velký potenciál pro použit́ı v nejr̊uzněǰśıch

vysokoteplotńıch aplikaćıch. Vyšetřováńı vysokoteplotńıho chováńı těchto materiál̊u je tedy

kĺıčové pro jejich uplatněńı. Předkládaná disertačńı práce se zabývá studiem vysokoteplotńıho

chováńım metastabilńıch oxidových a multikomponentńıch neoxidových keramických vrstev.

V prvńı části jsou vyšetřovány fázové transformace prob́ıhaj́ıćı v magnetronově

naprašovaných vrstvách Al2O3 s r̊uzně nadeponovanou strukturou. Pro tento účel byly

připraveny vrstvy Al2O3 s (1) amorfńı, (2) částečně krystalickou a (3) čistě krystalickou na-

deponovanou strukturou γ-Al2O3. Je zde ukázáno, že vysokoteplotńı stabilita nadeponované

struktury γ-Al2O3 ve vzduchu dosahuje až teploty 1100 ◦C (při rychlosti ohřevu 40 ◦C/min).

Vrstvy s amorfńı nadeponovanou strukturou vykazuj́ı vysokoteplotńı stabilitu během ohřevu

při stejných podmı́nkách do teploty 900 ◦C. Při této teplotě se zač́ıná amorfńı struktura

transformovat do krystalické fáze γ. Nezávisle na pod́ılu amorfńı a krystalické fáze v na-

deponované struktuře se metastabilńı fáze γ transformuje do termodynamicky stabilńı fáze

α při teplotě přibližně 1200 ◦C (vždy s vytvořeńım metastabilńı fáze θ). Kinetická analýza

transformace γ→α ukázala, že i přesto, že v obou vrstvách prob́ıhá stejná transformace, je

tento transformačńı proces charakterizován r̊uznými kinetickými parametry.

Druhá část práce se soustřed́ı na vysokoteplotńı stabilitu a fázové transformace ve

vrstvách Al–Cu–O s ńızkým obsahem Cu (0 at. % – 9,6 at. %). V této části bylo ukázáno, že

zabudováńı Cu do vrstev Al2O3 má za následek vrstvy Al–Cu–O, které ve srovnáńı s čistou

vrstvou Al–O vykazuj́ı zlepšené mechanické vlastnosti a zcela rozd́ılné vysokoteplotńı chováńı

během ohřevu. U vrstvy s obsahem Cu 1,4 at. % lze pozorovat vytvořeńı fáze α-Al2O3 při

výrazně nižš́ı teplotě než v čisté vrstvě Al–O (o ∼ 150 ◦C). S rostoućım obsahem Cu se vy-

sokoteplotńı stabilita vrstev Al–Cu–O zvyšuje. Nejvyšš́ı vysokoteplotńı stability až 1150 ◦C

dosahuje vrstva Al–Cu–O s nejvyšš́ım vyšetřovaným obsahem Cu (9,6 at. %). Během ohřevu

vrstev Al–Cu–O do 1300 ◦C byla dále pozorována endotermická transformace, během které

došlo při teplotě 1150 ◦C k rozkladu metastabilńı fáze CuAl2O4.

Posledńı část se zabývá vlivem Si a N na vysokoteplotńı stabilitu a oxidačńı odolnost

multikomponentńıch vrstev Zr–B–Si–C(–N). Přidáńı optimálńıho množstv́ı Si a N umožňuje

výrazně zlepšit oxidačńı odolnost tenkovrstvých materiál̊u Zr–B–Si–C, resp. Zr–B–Si–C–N.

Vrstva Zr20B39Si28C10 je elektricky vodivá (elektrická rezistivita je 9×10−6 Ω m) a s vy-

sokou tvrdost́ı (22 GPa). Tato vrstva vykazuje výbornou oxidačńı odolnost během ohřevu

ve vzduchu až do 800 ◦C. Vysokoteplotńı stabilita elektrické rezistivity a tvrdosti dosahuje

750 ◦C. Vrstvy Zr11B38Si26C8N15 a Zr9B31Si22C7N30 jsou v nadeponovaném stavu elektricky

vodivé a vykazuj́ı podobné hodnoty tvrdosti jako vrstva Zr20B39Si28C10. Tyto vrstvy vykazuj́ı

výbornou oxidačńı odolnost až do teploty 1000 ◦C. Vysokoteplotńı stabilita vlastnost́ı v na-

deponovaném stavu (tvrdost 22 GPa a elektrická rezistivita 4× 10−5 Ω m, resp. 4× 10−3 Ω m)

dosahuje 900 ◦C. Vrstva Zr6B21Si19C7N44 je elektricky nevodivá s tvrdost́ı 19 GPa a vykazuje

výborné oxidačńı chováńı během ohřevu ve vzduchu až do teploty minimálně 1300 ◦C.
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Anotation

Thin-film ceramic materials are potential candidates for a variety of high-temperature appli-

cations. The investigation of the high-temperature behaviour of these materials is essential

for their application. This thesis focuses on the high-temperature behaviour of metastable

oxide and multicomponent non-oxide ceramic films.

In the first part of the thesis the phase transformations in magnetron sputtered Al2O3

films with different initial as-deposited structures was carried out in detail. For this purpose

the films with (1) amorphous, (2) partially crystalline and (3) fully crystalline as-deposited

structure were prepared. It was shown, that the thermal stability of the pure γ-phase as-

deposited structure exceeds 1100 ◦C as the film is heated in air with a heating rate of

40 ◦C/min. On the contrary, the amorphous as-deposited structure is thermally stable to

approximately 900 ◦C at the same heating conditions when an amorphous to γ transfor-

mation starts proceeding. Independently of the ratio of an amorphous to crystalline γ phase

in the as-deposited structure, the metastable γ phase is transformed to the stable α phase

at approximately the same temperature of 1200 ◦C via the formation of the intermediate me-

tastable θ phase. Kinetic analysis of the γ→α transformation showed that despite the same

transformation process, these processes are characterized by different kinetic parameters.

The second part of the thesis is focused on the high-temperature stability and phase

transformations in the Al–Cu–O films with low Cu content (0 at. % – 9,6 at. %). It was shown,

that compared to the pure alumina film the Al–Cu–O films exhibit enhanced mechanical

properties and completely different transformation phenomena during heating. Incorporation

of relatively low amount of Cu (1,4 at. %) leads to a formation of the α-Al2O3 phase at a

considerably lower temperature by about 150 ◦C. With increasing Cu content beyond 1,4 at. %

the thermal stability of the Al–Cu–O films increases. The thermal stability of the solid solution

structure of the film with the highest Cu content investigated (9,6 at. %) reaches 1150 ◦C.

Heating of the Al–Cu–O films to 1300 ◦C results in an endothermic transformation originating

from an instability of the CuAl2O4 phase at temperatures above 1150 ◦C.

In the last part of the thesis the effect of the Si and N addition on the thermal stability

and oxidation resistance of the multicomponent Zr–B–Si–C(–N) films is investigated. Appro-

priate amount of Si and N significantly improves the oxidation resistance of the Zr–B–Si–C

and Zr–B–Si–C–N films, resp. The Zr20B39Si28C10 film is electrically conductive (electrical

resistivity is 9×10−6 Ω m) and it has high hardness (22 GPa). This film shows excellent oxi-

dation resistance in air up 800 ◦C. Thermal stability of the electrical resistivity and hardness

reaches 750 ◦C. The Zr11B38Si26C8N15 and Zr9B31Si22C7N30 films are in as-deposited state

electrically conductive and show similar hardness as the film Zr20B39Si28C10. These film show

excellent oxidation resistance up 1000 ◦C. Thermal stability of the el. resistivity and hardness

(hardness 22 GPa and electrical resistivity 4× 10−5 Ω m, resp. 4× 10−3 Ω m) reaches 900 ◦C.

The Zr6B21Si19C7N44 film is electrically non-conductive with the hardness of 19 GPa and it

shows excellent oxidation resistance up 1300 ◦C.
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