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自组织分层金属掺杂类金刚石薄膜的研究进展 
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摘  要：近年来，研究学者发现在沉积过程中，某些金属元素掺杂类金刚石薄膜时能够形成一种特殊的自

组织分层纳米结构，这种纳米结构克服了人为调控多层薄膜的工艺复杂性及局限性，同时赋予了薄膜更加

优异的性能。主要综述了国内外对金属掺杂类金刚石薄膜中自组织分层结构的影响因素、形成机理等方面

的研究现状。详细阐述了金属类型及含量、沉积条件（脉冲频率、基体偏压、气流比、沉积温度、沉积时

间）、沉积方法等参数对自组织分层结构的生成及富金属层厚、富碳层厚、层数等尺寸的作用规律。重点介

绍了离子重排机理、金属催化机理、强离子辐照诱导机理和靶中毒机理四种自组织分层结构形成机理的特

点，并探讨了目前研究工作中存在的一些不足，如自组织分层结构的形成机理尚不清晰。上述四种机理模

型均具有一定的局限性，且如何设计工艺参数实现自组织分层结构的内在调控仍是一个科学难点。针对这

些问题，提出了自组织分层结构碳基薄膜的未来研究方向。 
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Research Progress in Metal-doped Diamond-like Carbon Films  
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ABSTRACT: In recent years, scientists have found that some metal elements doped diamond-like carbon (Me-DLC) films can 
form a special self-organized layered nanostructure in the deposition process. This nanostructure can overcome the complexity 
and limitation of artificially controlled preparation for multilayer films, and endow the films more excellent performance. Here, 
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the formation mechanism and influencing factors of the self-organized multilayer (SOM) structure in Me-DLC films were 
mainly illustrated. The effects of metal types, metal contents, deposition conditions (pulse frequency, substrate bias, flow ratio, 
deposition temperature and deposition time) and deposition methods on the formation of SOM structures and dimensions of 
metal-rich layer thickness, carbon-rich layer thickness, layer number, etc. were elaborated. Four types of the formation 
mechanisms for the SOM structure consisting of the ion rearrangement, the metal catalysis, the induction by strong ion 
irradiation and the target poisoning were emphatically introduced. Moreover, some deficiencies in the current research work 
were also discussed. For instance, the formation mechanism of the SOM structure was unclear yet. All of the four mechanisms 
mentioned above had limitations, and it was still a scientific difficulty to realize the internal control of the SOM structure by 
designing process parameters. On this basis, the further researches of the SOM structure in carbon-based films were also 
proposed. 
KEY WORDS: metal-doped diamond-like carbon; phase separation; self-organized multilayer; metal-rich layer; carbon-rich 
layer; influencing factors; formation mechanism 

类金刚石（Diamond-Like Carbon，DLC）薄膜是

一类主要由金刚石相的 sp3 和石墨相的 sp2 杂化碳键

组成的亚稳非晶碳材料的统称[1-3]，其具有硬度高、耐

磨性优异、化学惰性好等特性，可用于航空航天、海

工装备、生物医药等众多领域[4-7]。但由于沉积过程

中高能离子对基体表面的轰击和注入，使得 DLC 薄

膜存在较大残余应力[8-12]，易导致薄膜开裂、剥落，厚

膜制备困难。为了克服上述问题，通常采用掺杂异质

元素[13-15]，添加过渡层[16-18]，制备多层薄膜[19-20]或热

处理[21]等方法。其中，金属掺杂 DLC 薄膜（Me-DLC）

形成非晶包裹纳米晶的复合结构，能够有效改善薄膜性

能，是目前应用较为广泛的方法[14,22-27]。Guo 等[28-32]

基于密度泛函理论计算，发现 Cu-DLC 薄膜中 Cu 与

碳形成了 Cu-C 反键，增大了 sp2/sp3 杂化比及 C─C
键角扭曲率和键长松弛度，从而降低了薄膜残余应

力。Pauleau 等[33]采用 Ti 掺杂 DLC，使薄膜的摩擦系

数<0.1。Wang 等[34]发现仅添加 2.8% W，W-DLC 薄

膜应力可下降至 1.5 GPa，而薄膜其他性能几乎不受

影响。 
近年来，一些科学工作者发现某些金属元素或金

属化合物掺杂 DLC 时，在沉积过程中会形成一种特殊

的自组织分层（Self-Organized Multilayer, SOM）结构，

膜中自发生成了周期性交替（厚度一般为 100~101 nm）

的富金属层和富 C 层相分离结构[35-37]。这种 SOM 纳米

结构不仅避免了传统多层薄膜制备工艺的复杂性[38-40]，

同时可赋予涂层更加优异的性能，如较好的减摩耐磨

性和机械性能、多环境摩擦适应性等，成为目前碳基

薄膜领域的研究热点[35-36]。 
国内外相关研究学者对 Me-DLC 薄膜中 SOM 结

构的影响因素进行了研究，如金属类型及含量、沉积

条件（脉冲频率、基体偏压、气流比、沉积温度、沉

积时间）、沉积方法等，并分析了 SOM 结构的成因，

提出了几种 SOM 结构的形成机理。但由于 Me-DLC
薄膜生长过程较复杂（包括膜表面和内部原子扩散、

重复成核、包覆等）[41]，且膜内相分离现象一般是几

种动力学与热力学交互作用的结果。因此，目前研究

学者对 Me-DLC 薄膜中 SOM 结构的形成机制仍存在

一些分歧，缺乏较普适性的解释。 
本文详细介绍了近年来 Me-DLC 薄膜中 SOM 结

构的研究进展，主要从 SOM 结构的影响因素（如掺
杂金属类型、沉积条件以及 SOM 结构的形成机理）进
行了阐述，并展望了碳基薄膜中 SOM 结构的未来研
究方向。 

1  SOM 结构的影响因素 

1.1  金属类型、种类及含量 

1.1.1  金属类型 

据报道，目前为止，仅发现有部分金属元素或金
属化合物（MoS2

[37]、WS2
[42]）单一或双元掺杂 DLC

薄膜时，一定条件下才能形成 SOM 结构。这些金属
元素主要以过渡金属为主，含少量的活性金属，包括
Al[35,43-44]、Cu[45-48]、Fe[49]、W[50-51]、Ti[50,52-54]、Cr[53]、
Ni[47,49,55-56]、Mo[57]、Pt[47,49,58-59]、Ag[45-46]、Au[47]、Nb[50]

等。活波金属一般较难形成 SOM 结构。Biró 等[43]在
350 ℃溅射共沉积了 Al-C 薄膜，结果发现，当 C 含
量达到 15%，薄膜厚度为 0.5 μm 厚时，膜内生成了
周期交替的 Al4C3 微晶复合层和金属 Al 层。Al4C3 层
具有非晶/纳米晶结构，Al 层为多晶碎片状，层结构
呈波纹状，厚度不均一，与室温下制备的薄膜相比，
层状结构较规则，但 SOM 结构仍不够清晰。一些过
渡金属元素则较易形成 SOM 结构。Abrasonis 等[56]

在常温下制备了不同掺杂含量（16%~53%）的 Ni-DLC
薄膜，当 Ni 掺杂含量为 53%时，薄膜中生成了层次
分明的 SOM 结构。除此之外，对于能够形成 SOM
结构的某些金属元素，其硫化物也能获得 SOM 结构。
Noshiro 等[42,60]在常温下将 WS2 和石墨靶材共溅射，获
得了具有显著 SOM 结构的薄膜，薄膜结构较平坦，且
层间间隙清晰，同时研究还发现该薄膜具有较低的硬
度和摩擦系数。Xu 等[37]通过 MoS2 和石墨靶材共溅
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射，得到了周期交替、富 MoS2 层和 Mo-S-C 化合物
层[61]的 SOM 结构，见图 1、表 1。由图 1 和表 1 可
以看出，沿膜基界面至膜表面，富 MoS2 层厚由 4 nm
逐渐增至 9 nm，Mo-S-C 化合物层厚由 2 nm 逐渐增
至 4 nm。膜基界面至膜表面层状结构越来越不明显，
富 Mo-S 层周期层数为 7 左右时，已无明显层状结构。 

 

 
 

图 1  MoS2/Mo-S-C 薄膜截面的 TEM 图[37] 
Fig.1 Cross-sectional TEM observations of  

the MoS2/Mo-S-C film[37] 
 

 

表 1  图 1 中 MoS2/Mo-S-C 薄膜内富 MoS2 层和 

Mo-S-C 化合物层的厚度[37] 
Tab.1 Thickness of MoS2-rich layers and Mo-S-C  

composition layers for the MoS2/Mo-S-C film in Fig.1[37] 

MoS2-rich 
layers 1-D 2-D 3-D 4-D 5-D 6-D 7-D n-D（>7）

Thickness/nm 4.1 4.6 5.7 7.1 7.3 8.0 8.0 8~9 

Mo-S-C layers 1-B 2-B 3-B 4-B 5-B 6-B 7-B n-B（>7）

Thickness/nm 2.3 2.5 2.7 2.7 2.7 2.1 2.5 2~4 
 

1.1.2  金属种类 

金属种类不同时，SOM 结构的生成条件、层厚

等参数将会发生变化。Wu 等[58-59]使用直流反应磁控

溅射技术，在常温下分别将 Ni、Cu、Pt 与 C 共沉积

在硅基片上，并对三种薄膜的沉积过程及性能进行了

系列研究。如图2所示，当Ar/CH4气流比为1时，Ni-DLC
薄膜中没有出现明显的 SOM 结构，薄膜内呈现出纳

米 Ni粒子镶嵌 DLC网络基质的微观结构。而 Cu-DLC
和 Pt-DLC 薄膜中均表现出较显著的 SOM 结构，且

富 C 层厚分别为 13、10 nm。Ar/CH4 气流比增大至 3
时，三种金属掺杂的 DLC薄膜中均出现了 SOM结构，

富 C 层厚分别为 15 nm（Ni-DLC）、15 nm（Cu-DLC）、

22 nm（Pt-DLC）。 

a  Ni-DLC b  Cu-DLC c  Pt-DLC 
 

图 2  Ar/CH4 气流比为 1 时 Ni-DLC、Cu-DLC、Pt-DLC 薄膜截面 TEM 图（放电功率 100 W，压力 1.33 Pa）[59] 
Fig.2 TEM cross-sectional images of Ni-DLC films, Cu-DLC films and Pt-DLC films at Ar/CH4  

ratio of 1 (a power of 100 W, and a pressure of 1.33 Pa)[59] 
 

1.1.3  金属含量 

金属含量对 SOM 结构的生成和形态也起一定的
决定作用。一般情况下，SOM 结构随金属含量的增
大而增强，存在使薄膜内生成 SOM 结构的临界最小
金属含量。对于不同的金属元素，其临界最小含量可
能不同。Pardo 等[62]使用脉冲过滤阴极真空电弧沉积
技术，探讨了 Cu 含量在 0%~28%内变化对 Cu-DLC
薄膜结构的影响。研究发现，薄膜中纳米 SOM 结构
随 Cu 含量的增大而显著增强，Cu 含量的临界最小值
为 5.0%。Abrasonis 等[55]在硅基体表面（500 ℃）沉 

积了不同 Ni 含量的 Ni-DLC 薄膜。研究发现，Ni 总
掺杂含量由~7%逐渐增大至~30%时，膜内晶相生长

形态逐渐由柱状晶转变为层状，Ni 晶粒发生了延迟

成核现象，膜基界面处生成了富碳少 Ni 层（见图 3）。
Ni 总含量为~7%和~15%时，Ni 元素以柱状晶生长，且

沿基体表面至膜表面，柱状晶半径逐渐增大。Ni 总

含量为~30%时，膜内形成了较清晰的富 Ni 层和富 C
层相分离结构：靠近硅基体表面处为富 C 层；靠近薄

膜表面处富 Ni 层厚度（约几十纳米）不均一，且有

少量 Ni 原子侵入到下面的富碳层。 
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图 3  500 ℃下不同 Ni 掺杂含量 Ni-DLC 薄膜截面的 TEM 图[55] 
Fig.3 TEM cross sectional images of the Ni-DLC films grown at 500 ℃ with different Ni contents[55] 

 
1.2  沉积条件 

相同金属元素，在不同的沉积条件下，获得的

SOM 结构形态也会不同。影响 SOM 结构的沉积条件

较多，目前已报道的主要有脉冲频率、基体偏压、气

流比、沉积温度和沉积时间。 

1.2.1  脉冲频率 

随着脉冲频率的增加（100~350 kHz），SOM 结构将

越来越明显，双层厚（富金属层厚加富碳层厚）也将逐 
 

渐增大，同时存在临界最小脉冲频率，使得薄膜内产生

SOM 结构。Chen 等[54]使用脉冲直流磁控溅射技术研究

了脉冲频率对 Ti-DLC 薄膜结构的影响（见图 4）。由图

可知，100 kHz 条件下，薄膜中呈现较均一的纳米结构；

当脉冲频率为 250~350 kHz，薄膜内则呈现出较规律的

SOM 结构，富 Ti 层和富 C 层周期交替（图 4 黑色层为

富 Ti 层），且富 C 层厚度随脉冲频率的升高而增大。但

当脉冲频率>350 kHz，薄膜内 SOM 结构随脉冲频率的

变化规律，目前还没有研究涉及，需要进一步扩展探索。 

a  100 kHz b  250 kHz c  350 kHz 
 

图 4  不同脉冲频率制备的 Ti-DLC 薄膜截面 HR-XTEM 图（白色圆圈部分为 TiC 纳米颗粒，基体偏压−40 V）[54] 
Fig.4 TEM cross-sectional images of Ti-DLC films deposited with increasing pulse frequencies  

(circles in white color mark TiC nanoparticles, the substrate bias voltage is −40 V)[54] 
 

1.2.2  基体偏压 

基体偏压对 SOM 结构的影响存在最优值。当基

体偏压<最优值，随着基体偏压的增大，SOM 结构呈

现逐渐增强的趋势，双层厚也逐渐增大；当基体偏压≥

最优值，SOM 结构随基体偏压的增大而越来越不清

晰，但双层厚仍呈现逐渐增大的趋势，存在临界最小

基体偏压，使得薄膜中产生 SOM 结构。Hovsepian
等[63-66]使用组合导向阴极电弧/非平衡磁控溅射技术共

沉积了 C/Cr 薄膜，研究了基体偏压（Ub=−65~−550 V）

对 C/Cr 薄膜结构的影响。结果表明，C/Cr 薄膜晶相

结构将随 Ub 的增大而变化。Ub 为−65 V 和−95 V 时，

膜内均形成了金属簇与 C 柱状晶结构；Ub为−120 V 时，

膜内形成了 C─Cr 洋葱状结构；Ub 为−350、−450 V 时， 

膜内均出现了较显著的 Cr 富集层和 C 富集层交替的

SOM 结构，双层厚分别 20、25 nm，见图 5；Ub为−550 V
时，膜内又形成了均一颗粒结构。这是由于 C/Cr 薄

膜在强离子轰击（高基体偏压）下，生长得到的离子

与中性原子比超过 Ji/Jn=6，导致 C 原子的扩散迁移率

和反应性较高，进而使涂层的微观结构和相组成发生

了变化。当 Ub≥−350 V，C/Cr 薄膜中碳化物随着 Ub

的增大而增加；薄膜内组成逐渐由类石墨（sp2 键 C─C）

结构转变为 Me-C（Cr─C 键）结构。Chen 等[54]以

Ti 和石墨为靶材、TiCr 为过渡层，通过非反应脉冲

直流磁控溅射方法镀膜，发现在 350 kHz 下，Ub 为

−40、−100 V 时，膜内 SOM 结构中双层厚分别为 9.8 nm
和 14.2 nm。 
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图 5  不同基体偏压制备的 C/Cr-DLC 薄膜横截面 TEM 图[64] 
Fig.5 Cross-sectional TEM views of C/Cr-DLC films deposited at different bias voltage[64] 

 
 

1.2.3  气流比 

气流比也是影响 SOM 结构的一个重要因素。孙

丽 丽 [67] 使 用 线 性 离 子 束 和 磁 控 溅 射 复 合 技 术

（Ub=−200 V、沉积温度 200 ℃）制备了 Cu/Cr 共掺

杂 DLC 薄膜。研究发现，如图 6 所示，Ar∶C2H2 气

流比为 70∶10 时，Cu/Cr-DLC 膜中无较明显的 SOM
结构，此时金属掺杂含量较高，膜内金属纳米颗粒较

多，并以金属碳化物形式存在[68-69]。图 6 中黑色颗粒

为金属纳米簇，白色部分为碳颗粒。Ar∶C2H2 气流

比为 68∶12 时，靠近膜基界面处生成了富金属层和

富碳层交替的 SOM 结构，沿膜基界面至膜表面，Cu

和 Cr 粒子的掺杂含量均逐渐减少，层状结构越来越

不明显，由衍射分析可以看出，靠近膜表面处呈现非

晶结构。Ar∶C2H2 气流比为 63∶17 时，膜内仍能出

现 SOM 结构，但富金属层变薄，富碳层明显增厚。

这些研究结果说明，存在临界最大 Ar/C2H2 气流比使

得薄膜中产生 SOM 结构，同时当 63∶17≤Ar∶C2H2

气流比≤70∶10，随着 Ar∶C2H2 气流比的减少，双

层厚呈逐渐增大的趋势，存在最优的 Ar∶C2H2 使

SOM 结构较显著。为了更全面地探讨气流比对 SOM
结构的影响，还需研究当 Ar∶C2H2 气流比≤63∶17
时对 SOM 结构形态的影响情况。 

 

 
 

图 6  不同 Ar/C2H2 气流比制备的 Cu/Cr-DLC 薄膜横截面 TEM 图及对应的选区衍射[67] 
Fig.6 TEM cross-sectional images and SAED patterns of Cu/Cr-DLC films prepared with different flow ratios of Ar/C2H2

[67] 
 

1.2.4  沉积温度 

沉积温度与基体偏压对 SOM 结构的影响可能存

在相似规律。随着沉积温度的增加，SOM 结构呈现

逐渐增强（层间界限清晰）的趋势，也存在临界最小

沉积温度使薄膜内产生 SOM 结构。Abrasonis 等[55]

研究了 Ni 掺杂总含量为~15%时，不同沉积温度（常

温、300、500 ℃）对薄膜结构的影响。结果表明，沉

积温度（t 沉积）将影响膜内相分离形态。由图 7 可以

看出，当 t 沉积<300 ℃（常温）时，Ni 原子均匀分布

在薄膜内，Ni 在薄膜中形成了纳米颗粒，Ni 纳米颗

粒相和 C 基质相中均无结晶形成。t 沉积=300 ℃时，Ni
纳米颗粒沿膜垂直方向生长形成了纳米柱阵列，这些纳

米柱呈六方晶体结构，以碳化镍晶体形式存在。t 沉积= 
500 ℃时，Ni 柱状晶半径增大，导致碳相和 Ni 纳米

相完全分离，Ni 原子发生了延迟成核现象，在基体

表面先形成了富 C 层，然后生成了富 Ni 层，Ni 纳米

团簇颗粒直径沿基体表面至膜表面逐渐增大，膜内

Ni 原子深度含量分布不再均匀。当 t 沉积≥300 ℃，t 沉积

的继续升高有助于 Ni 原子在薄膜上部的横相分离，同

时碳基质侧面相分离包覆 Ni 纳米柱的特征仍然存

在。但对于 t 沉积>500 ℃，t 沉积对 SOM 结构的影响规

律还需进一步研究。 

1.2.5  沉积时间 

沉积时间对薄膜中 SOM 结构的影响规律则较复

杂。不同的沉积条件下，沉积时间对 SOM 结构参数

的影响规律可能会发生变化，说明 SOM 结构的形成

存在多种因素的耦合作用。如薄膜低碳含量时，沉积

时间的增加有助于膜内 SOM 结构的形成，而薄膜高
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碳含量时，沉积时间的增加将减少膜内 SOM 结构的

层数。Wang 等[70]以 Ar/CH4 为气源，采用反应磁控溅

射法制备了 Cu-DLC 薄膜，并研究了 1.2 Pa 沉积气压

下，不同沉积时间（5、20、40 min）对薄膜结构的

影响。研究发现，如图 8 所示，CH4 浓度为 20%、沉

积时间为 5 min 时，薄膜呈无序状态，随着沉积时间 
 

 
 

图 7  Ni 掺杂总含量为~15%时，不同沉积温度制备的 Ni-DLC 薄膜截面 TEM 图[55] 
Fig.7 TEM cross-sectional images of Ni-DLC films with the Ni content of ~15% grown at RT (a), 300 ℃ (b), and 500 ℃ (c), respectively 

 

 
 

图 8  不同 CH4 浓度及沉积时间（5、20、40 min）下制备的 Cu-DLC 薄膜横截面 TEM 图[70] 
Fig.8 TEM cross-sectional images of Cu-DLC films at various CH4 concentrations with  

the deposition time of 5 minutes, 20 minutes, and 40 minutes 
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的增大，靠近膜基界面处 SOM 结构越来越显著。CH4

浓度为 40%和 60%时，随着沉积时间的增加，薄膜中

SOM 结构均表现出层数逐渐减少的趋势，靠近膜表

面处无序性逐渐增大。 

1.3  沉积方法 

不同沉积方法获得的 SOM 结构差别一般较小。

Ronning等[47]通过直流反应溅射沉积技术和质量分离

离子束沉积技术（Mass Separation Ion Beam Deposition, 
MSIBD），分别制备了金属与碳掺杂涂层。结果表明，

使用直流反应磁控溅射法获得的 Ni-DLC、Cu-DLC
和 Pt-DLC 薄膜中均形成了 SOM 结构。MSIBD 法实

验中，选用 100~150 eV 的 12C+和 197Au+常温下共沉

积在硅基体表面，C∶Au 离子比为 80∶20 时，Au- 
DLC 薄膜中也产生了 SOM 结构，层厚度约为 9~13 nm。

同时采用 MSIBD 法成功获得了具有 SOM 结构的

Fe-DLC 薄膜，层厚度约为 6~7 nm。这两种 PVD 沉

积方法所得 SOM 结构仅有微小差别，推测两者可能

具有相似的形成机制。 

2  SOM 结构形成机理 

基于对 SOM 结构影响因素的研究结果，一些研

究学者提出了 SOM 结构的形成机理，目前阐述较为

完善的模型主要有离子重排、强离子辐照诱导、金属

催化和靶中毒机理。 

2.1  离子重排机理 

Gerhards 等[45]依据离子与固体表面相互作用原

理，如溅射、离子束诱导膜内原子重排等，提出了

SOM 结构生成的离子重排模型。该模型指出 SOM 结

构是以下四种因素的相互作用：1）离子碰撞引发原

子聚集；2）金属原子在表面的偏析；3）表面金属原

子的优先再溅射；4）离子冲击下金属或金属碳化物

团簇的稳定性。该模型首先假设金属原子沉积过程中

会被周围离子无定向碰撞[71-73]，当金属原子遇到其他

金属原子时，将聚集形成金属二聚体或金属团簇[74]。

金属二聚体或金属团簇较稳定，在离子冲击过程中不

会发生解离[75-77]，同时由于金属离子与碳离子的不相

容性，导致金属团簇沉淀，从而形成了富金属层。此

外，随着碳原子的不断聚集逐渐形成了富碳层，金属

在富碳层表面的偏析过程及表面金属的再溅射，导致

金属从富碳层中析出逐渐生成新的富金属层。该模型

提出了与 SOM 结构形成相关联的 SM 因子，SM 可由

公式（1）计算得到： 

M uence CM MMS S Sg= +fl  (1) 

式中，γfluence 是碳/金属通量比，SCM、SMM 分别

是 C 原子、金属原子撞击金属原子引起金属原子的再

溅射率。若金属团簇在离子轰击过程中较稳定，这些

金属团簇将不会因离子碰撞而解离扩散，碳离子与金

属离子将形成均一碳包覆金属团簇分散体。若金属团

簇体在离子轰击过程处于亚稳态状态，金属原子将发

生表面偏析。SM>1 时，沉积表面的金属原子将全部

被再溅射；SM<1 时，沉积表面金属原子将逐渐聚集

形成较大团簇体，从而形成富金属层。随着碳原子的

沉积，碳原子逐渐填充金属团簇体间及层间空隙，从

而形成了富碳层。此机理模型解释了 SOM 结构中富

金属层的形成机制，但对于富碳层形成的具体过程阐

述较少。 

2.2  强离子辐照诱导机理 

同样基于薄膜生长表面离子轰击及原子偏析作

用，Hovsepian 等[63-66]通过研究基体偏压对 C/Cr 薄膜

中 SOM 结构的影响，提出了与金属催化不同的 SOM
结构形成机制。该机理模型认为 SOM 结构的生成与

以下几个因素有关：强离子辐照诱导离子混合[78]、C
原子再溅射、薄膜生长面温度、成核和动力学偏析过

程、膜内各元素的扩散。该机理具体阐述如下。 
1）MeC+C 层的形成。沉积初始阶段，金属碳化

物的形成、金属碳化物团簇中不相容 C 原子的偏析以

及游离 C 原子的二次溅射这三个过程将同时发生，从

而在基体表面形成一层均匀的金属碳化物与碳混合物。

虽然固体碳的溅射产额与其他材料相比较小（500 eV、

0.1、Ar+[79]），但高能辐照下，自由碳原子与其他原

子的相互作用较弱，且碳原子不相容于其他相，游离

过程中易被沉积面 Ar+轰击而再溅射[80]；同时，由于

沉积层的高温及沉积面与轰击高能离子间的温度差，

导致偏析出的高度游离 C 原子由沉积层内部向表面

扩散[81-82]；强离子混合将导致金属碳化物晶体相的形

成，并加速碳化物中过量 C 原子的偏析。 
2）C 原子团簇的形成。当 MeC+C 层增长到某一

厚度时，碳原子在沉积面浓度逐渐增加，自发聚集成

核，并以 3-D 模型增长，逐渐形成了富碳层。由于碳

富集层中固态碳具有非常小的溅射率，碳原子的溅射

产额增大效应将受到抑制。富碳层的碳原子主要是由

表面游离碳原子和从金属碳化物中偏析的过量碳原

子组成。 
3）周期层的重复过程。一旦过量的碳原子被耗

尽，C 团簇的生长（过度生长）将被金属碳化物相包

围，逐渐形成 MeC+C 层，然后进行新一周期的 C 偏

析过程。当 MeC+C 层增加到某一厚度，即偏析碳原

子和过量游离碳原子在沉积面达到某一临界值时，C
原子成核过程将再次发生以形成富碳层，如此周期循

环逐渐形成了 SOM 结构。这个模型较好地解释了

SOM 结构中 MeC+C 层厚随基体偏压的升高而增大

的现象：高基体偏压导致 C 原子具有更强的再溅射

率，使 MeC+C 层中 C 原子的总浓度降低，因此为了

获得 C 团簇在表面成核的临界碳原子量，将需要更大
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体积或更厚的 MeC+C 层，进而导致了 MeC+C 层增厚。

Chen 等[54]也发现随着基体偏压的升高，薄膜中碳含量

逐渐降低，分析可能是由于碳原子的再溅射越来越显

著，说明了此机理具有一定的合理性。该机理模型虽

然能够很好地解释同种金属在不同基体偏压下薄膜中

SOM 结构的形成机制，但也存在一些不足之处，如该

机理无法较充分地解释对于一些能够产生 SOM 结构

的金属在不同气流比下（基体偏压不变时），薄膜内

SOM 结构不同的原因，因此具有一定的局限性。 

2.3  金属催化机理 

Wu 等[58-59]依据沉积速率和金属催化作用，提出

了与上述两种机理模型完全不同的 SOM 结构形成机

理。该机理具体阐述如下：1）由于金属原子沉积速

率大于碳原子，沉积开始阶段，膜基界面处金属原子

沉积量多于碳原子，逐渐形成了金属富集层。2）随

着沉积过程的进行，金属原子沉积量达到一定值后，

金属催化作用导致碳原子的沉积，逐渐形成碳富集

层。3）随着碳富集层的生长，金属催化作用受到抑

制，碳原子沉积速率越来越慢，金属原子沉积量逐渐

增多，再次形成了金属富集层，如此循环交替进行，

逐渐形成了 SOM 结构。富碳层和富金属层的厚度与

沉积速率呈正相关关系，即随沉积速率的增加而增

大。SOM 结构中碳原子呈无序杂乱状态，金属原子

则呈现一定的结晶度。此机理模型引入金属催化作

用，详细阐述了富碳层的形成过程，能够较好地解释

金属种类对 SOM 结构的影响机制：不同金属对碳原

子的催化作用有差异，从而导致了 SOM 结构中富碳

层的厚度不同。但该机理模型对于某一金属在不同沉

积条件下 SOM 结构形成机制的解释尚不够充分，如

对于一些能够产生 SOM 结构的金属在一定沉积条件

下，薄膜内无分层现象时，该机理则不具有较好的适

用性。 

2.4  靶中毒机理 

在上述金属催化机理的基础上，孙丽丽[67]通过研

究不同 Ar/C2H2 气流比对 SOM 结构的影响，提出了

靶中毒机理。Ar/C2H2 气体源中 C2H2 的离化会在金属

靶表面形成一定的含碳化合物层，使靶面产成部分中

毒或完全中毒，这种含碳化合物的形成与 Ar+对靶材

的轰击（金属原子溅射）形成竞争，并最终达到动态

平衡。Ar/C2H2 气流比较高时，Ar+轰击靶表面速率较

快，两种竞争很快达到平衡，靶表面形成了少量碳层。

Ar/C2H2 气流比较低时，靶材处于中毒状态，Ar 离子

对靶材的轰击速率小于含碳化合物的形成速率，因此

靶材表面逐渐积累含碳化合物层。随着沉积时间的增

加，靶表面金属碳化合物的覆盖面积和厚度将逐渐增

大，导致靶材表面溅射的金属粒子减少，使得薄膜内

沿膜基界面至膜表面金属含量逐渐降低。当靶表面完

全被碳化物覆盖时，膜内 SOM 结构无法继续生长。此

模型通过引入靶中毒因素，较好地解释了金属原子由

膜基界面至膜表面浓度递减的现象，但它仍存在金属

催化机理的一些不足。 
郭有志等 [83]采用磁控溅射与阳极层离子源复合

技术（气源为 Ar/C2H2，基体偏压−100 V），常温下分

别制备了 Cu-DLC、Cr-DLC 薄膜，并使用等离子体发

射光谱仪测定了沉积过程中金属粒子密度随时间的变

化曲线。如图 9 所示，在沉积过程中，Cu 粒子溅射产

额先大幅度降低，大约经过 400 s 后开始趋于平稳；

Cr 粒子溅射产额在前 200 s 内快速减少，随后小幅度

降低。同时，由 TEM 表征可以看出（见图 10），膜基

界面至膜表面，Cu-DLC 薄膜中 Cu 原子含量由 13.2%
逐渐降低至 0.88%，Cr-DLC 薄膜中的 Cr 原子含量也

由 13.0%逐渐降低至 0，说明 Cu、Cr 随沉积时间的溅

射产额变化规律与膜内这两种金属的空间分布基本一

致。由于金属靶材表面的中毒现象，使得腔体内溅射

出的 Cu、Cr 原子密度随沉积时间逐渐降低，导致膜

内 Cu、Cr 含量分布出现了沿着膜基界面至膜表面方

向自发的梯度降低趋势，临近薄膜表面处几乎无 Cu
或 Cr 粒子的存在，呈现非晶结构。这些研究结果与靶

中毒机理相吻合，说明靶中毒机理具有一定的合理性。 
 

 
 

图 9  Cu-DLC 和 Cr-DLC 薄膜生成过程中 
Cu、Cr 粒子的等离子体发射光谱[83] 

Fig.9 Plasma emission spectra of the Cu and Cr during the 
deposition process for Cu-DLC (a) and Cr-DLC films (b) 
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图 10  Cu-DLC 和 Cr-DLC 薄膜横截面的 TEM 图及对应的选区衍射[83] 
Fig.10 TEM cross-sectional images and SAED patterns of the Cu-DLC and Cr-DLC films[83] 

 
由表 2 可以看出，这四种机理模型对 SOM 结构

的形成过程和影响因素的解释各有差异，其中离子重

排和强离子辐照诱导机理两者除了偏析原子种类不

同外，有很多相似阐述，更侧重于离子撞击而引发的

相分离现象。而金属催化机理与前两个机理模型差异

较大，靶中毒机理则是在金属催化机理上的延伸。此

外，这四种机理均不具有普适性，单一机理可能只能

较好地适用于某一变化参数，如金属种类-金属催化

机理、基体偏压-强离子辐照诱导机理等。因此，对

于这些机理的合理性还需进一步的研究确认。 
 

表 2  四种机理模型的信息对比 
Tab.2 Information comparison for four mechanism models 

Mechanism type Major factors Distinction References
Ion rearrangement Ion collisions, segregation and preferential re-sputtering of metal 

atoms, stability of metal or metal carbide clusters 
Segregation of metal atoms [45] 

Strong ion irradiation 
induction 

Strong ion irradiation, re-sputtering of C atoms, temperature 
of the film growth surface, segregation and diffusion of C 
atoms, nucleation of C atoms, stability of C clusters 

Segregation of carbon atoms [63-66] 

Metal catalysis Deposition rate, metal catalysis No target poisoning [58-59] 
Target poisoning Deposition rate, metal catalysis and coverage of metal carbides 

on the target surface 
Target poisoning included [67] 

 
2.5  其他机理 

除了上述四种机理模型，一些研究学者还提出了

其他的 SOM 结构生成机理，但阐述不够详细清晰。如

Biró 等[43]在研究 Al-C 生成的 SOM 结构过程中，提

出了由于 Al 和 C 两种元素的强烈相互偏析和长距离

扩散，以及 C 元素在纯 Al 晶体表面上的低吸附率，生

成 SOM 结构。Abrasonis 等[55]认为高温下 Ni-DLC 薄

膜中 SOM 结构的生成，主要由 Ni 原子平均扩散长度

（表面扩散率/生长速率比值）决定。薄膜生长过程

中存在以重复成核为主的生长动力学。常温下 Ni 原

子平均扩散长度较小，使得无定形碳较易捕获包覆

Ni 原子，阻止了 Ni 原子与 Ni 纳米颗粒的聚集，导

致常温下薄膜形成均一体相。t 沉积=300 ℃时，Ni 原

子表面扩散速率增加，使得 Ni 原子平均扩散长度增

大，导致 Ni 原子可以到达共存相边界，随后再被 C
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原子包覆；碳基质的存在阻止了 Ni 纳米团簇的横向

发展，使得它们沿薄膜垂直方向生长，从而形成了膜

内柱状结构。当 t 沉积=500 ℃，Ni 平均扩散长度较大，

导致 Ni 原子在薄膜上部的横相分离，同时较高的 t 沉

积将引起 Ni 催化碳基质形成六元环团簇（石墨状结

构）。除此之外，Abrasonis 等[56]还提出常温下高 Ni
浓度（30%~40%）生成的 SOM 结构，主要是由于离

子诱导弹道效应，其影响因素包括离子能量、离子入

射角度和入射通量。该机理认为沉积过程中存在高能

离子通道，离子通过富碳或富 Ni 介质的位置取决于

离子的撞击位置。Ni 离子通过离子通道与 Ni 团簇聚

集，从而形成富 Ni 层，富 Ni 层的厚度由进料中 Ni/C
原子比决定。 

3  结语 

Me-DLC 薄膜中 SOM 结构的生成与很多因素有

关。金属种类及含量、沉积方法、工艺参数等均对富

金属层和富碳层厚度、周期层数等参数有一定的影

响。此外，虽然国内外一些研究学者对 SOM 结构提

出了几种不同的生成机理，如离子重排、金属催化、

强离子辐照诱导和靶中毒等，但均存在一定的局限

性，亟需进一步深入的研究探索。因此，为了更全面、

清晰地认识 SOM 结构及其作用，未来还需要加强以

下几个方面的研究工作： 
1）系统研究 Me-DLC 薄膜中 SOM 结构的关键影

响因素，探索各因素对 SOM 结构的交互作用规律及内

在影响机制，提出合理、适用的 SOM 结构形成机制。 
2）开发能够形成 SOM 结构的新材料体系或新

方法，并实现对 SOM 结构的调控。 
3）建立 SOM 结构-薄膜性能之间的关联规律，

通过调控 SOM 结构参数，设计不同性能的薄膜材料，

拓展碳基薄膜的应用领域。 
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