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ПРЕДИСЛОВИЕ
Конденсированные в вакууме пленки в силу самой своей приро-

ды, связанной с малостью характерного размера и чрезвычайной
чувствительностью к физико-технологическим условиям получения,
позволяют изменять свои свойства в таких широких пределах и на-
блюдать такие процессы и явления, которых традиционными мето-
дами на макроскопических образцах нельзя достичь или которые в
принципе для них не могут быть реализованы. Это и обуславливает
большой интерес исследователей и технологов к использованию
пленок в научных разработках и применение их в новейших быстро
развивающихся технологиях. В то же время именно с этими особен-
ностями и связаны большие трудности воспроизводимости состоя-
ния и свойств таких объектов, обеспечения стабильности материа-
лов, устройств и приборов, создаваемых на их основе. Следствием
этого является то, что большой экспериментальный материал, на-
копленный исследователями за последние 20–30 лет, содержит ряд
противоречий и неточностей и зачастую не дает однозначного отве-
та на важные вопросы, что и приводит к соответствующим трудно-
стям при их практическом использовании.

И если до 80-х годов двадцатого века появлялись работы [1–4], 
в которых предпринимались попытки систематизировать и с еди-
ных позиций рассмотреть огромный накопленный материал по
изучению конденсированных пленок, то в последние десятилетия
из-за бурного расширения и углубления специализации в силу ог-
ромного объема разнообразной информации это представляется
практически не реальным. Поэтому предпринимались попытки
обобщения по отдельным определенным быстро развивающимся
направлениям [4–15].  

Данная работа относится к работам указанного типа. В ней рас-
сматриваются поверхностные явления и фазовые превращения
в конденсированных пленках (главным образом металлов и бинарных
сплавов), формирующихся по островковому механизму, а именно по
механизму Фольмера – Вебера. При этом, когда речь идет о фазо-
вом состоянии и поверхностных явлениях, то имеются в виду такие
характерные размеры (радиус частиц или толщина в островковых
и сплошных пленках соответственно), применительно к которым
еще правомерно говорить о таких характеристиках фаз, как темпе-
ратура плавления, температура полиморфного превращения, по-
верхностная энергия, параметр решетки и т. д., которые использу-
ются при описании макроскопических фаз, но естественно уже с уче-
том их размерной зависимости. Строго говоря, область размеров,
соответствующая малым частицам, до сих пор точно не определена.



5

Причем наибольшие дискуссии вызывает вопрос о границе или раз-
мере соответствующем переходу между малыми частицами и кла-
стерами. В настоящей работе согласно [14–17] принято, что малым
частицам соответствуют частицы, содержащие более 103 атомов, что
соответствует размерам 1,5–2 нм. Таким образом, область рассмот-
рения исследований конденсированных пленок ограничена как по
механизму их формирования, так и по характерному размеру. Одна-
ко следует отметить, что в работе также обсуждаются данные, отно-
сящиеся и к сплошным пленкам, сформировавшимся по островко-
вому механизму.

Анализируемые в работе исследования конденсированных
пленок обсуждаются с двух сторон. С одной стороны, рассматри-
ваются исследования, направленные на выделение роли размерно-
го эффекта среди других факторов, связанных с физико-технологи-
ческими условиями препарирования при таких процессах, как плав-
ление – кристаллизация, при полиморфных превращениях, при об-
разовании аморфной фазы (глава 1); при смачивании в островко-
вых пленках с учетом различного характера физико-химического
взаимодействия с подложкой (глава 3); при формировании и тем-
пературной устойчивости жидкой фазы ряда веществ на различных
подложках (глава 4); при изменении параметра решетки в малых
частицах в островковых пленках (глава 6). 

С другой стороны, обсуждаются работы, в которых исследова-
ния роли размерного фактора при фазовых превращениях и поверх-
ностных явлениях используются для получения новой информации,
важной для физики поверхности и поверхностных явлений, для тео-
рии и практики кристаллизации. Так, в главе 2 анализируются полу-
ченные сведения и их обобщение о поверхностной энергии в твердой
фазе, о ее температурной и размерной зависимости, а в главе 4 – 
применение островковых вакуумных конденсатов для определения
предельного переохлаждения при гомогенной кристаллизации.

В то же время в главе 5 такой двухсторонний подход базируется
на новом методе изучения бинарных фазовых диаграмм, основан-
ном на использовании конденсированных пленок переменного со-
става и переменного состояния и позволяющем впервые визуализо-
вать фазовые диаграммы.

Завершает обсуждение и анализ исследований поверхностных
явлений и фазовых превращений в островковых пленках глава 6, 
где на базе накопленных экспериментальных данных рассматри-
ваются работы, в которых предпринимаются попытки использо-
вания вакансионного механизма, основанного на увеличенной по
сравнению с макроскопическими образцами концентрации вакан-
сий в наноразмерных образцах, для описания особенностей струк-
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турного состояния и некоторых свойств наночастиц и материалов
на их основе.

По обсуждаемым вопросам, связанным с поверхностными яв-
лениями и фазовыми превращениями в конденсированных пленках,
накоплен обширный материал, и эти исследования интенсивно раз-
виваются. Авторы не претендуют на всеобъемлющий анализ и об-
суждение имеющихся публикаций на эту тему, и естественно, что
наиболее полно представлены составляющие основу работы резуль-
таты исследований авторов, выполнявшихся на протяжении доста-
точно длительного периода времени в лаборатории физики тонких
пленок Харьковского университета.

Появление настоящей монографии было бы невозможно без
постоянной поддержки исследований конденсированных пленок
академиком Н. Г. Находкиным, по предложению которого и была
начата работа над ней. Он также тщательно прорецензировал пер-
воначальный и окончательный варианты рукописи и высказал ряд
существенных замечаний, учтенных авторами. За все это авторы вы-
ражают ему свою искреннюю признательность.



7

ГЛАВА 1
ФАЗОВЫЙ РАЗМЕРНЫЙ ЭФФЕКТ

В образцах малых размеров, к которым относятся получаемые
различными методами островковые и сплошные пленки, дисперсные
порошки и тончайшие нити, наблюдается изменение температур фа-
зовых переходов (например, понижение температуры плавления,
смещение температур полиморфных превращений) в зависимости от
характерного размера (толщины – для сплошных пленок и радиуса – 
для островков, частиц порошков и нитей). При определенных услови-
ях в указанных объектах происходит образование и стабилизация фаз,
вообще не наблюдаемых в массивных образцах.

Отличия в фазовом состоянии малых образцов, получивших в по-
следнее время название нанообъектов, по сравнению с массивными
могут быть обусловлены различными причинами, т. е. иметь разную
природу. Если, например, островковые или сплошные пленки и дис-
персные порошки получаются путем конденсации при больших переох-
лаждениях и пересыщениях, то определяющими могут оказаться усло-
вия получения и в первую очередь именно кинетика процесса конден-
сации в силу недостаточной диффузионной подвижности конденси-
рующихся частиц. Если же конденсация осуществляется при достаточно
высоких температурах, обеспечивающих необходимую для установле-
ния равновесия диффузионную подвижность, то определяющим будет
именно малость характерного размера. При этих условиях конденсации
в пленках устойчивой будет фаза, обладающая минимальной свобод-
ной энергией. Такие пленки могут быть либо сплошными, уже начиная
с моноатомного слоя, либо состоять из отдельных изолированных час-
тиц (островков). Характер конденсированной пленки (сплошная или
островковая) определяется соотношением между величинами поверх-
ностной энергии вещества пленки (σс), подложки (σu) и межфазной
энергии границы пленка – подложка (σсu). При σс + σсu < σu уже начиная
с монослоя в процессе конденсации образуется сплошная пленка. Если
σс + σcu > σu, то в начальный период образуются отдельные изолиро-
ванные островки конденсированной фазы (жидкой или кристалличе-
ской) и в дальнейшем происходит их рост, т. е. формируется островко-
вая пленка. Лишь по достижении определенной средней толщины (так
называемая критическая толщина), зависящей от кинетики процесса
конденсации, возникают контакты между отдельными островками
и происходит переход к формированию сплошной пленки.

При конденсации в условиях достаточной диффузионной под-
вижности в начальный период возникает конденсированная фаза
(жидкая или кристаллическая), равновесная при данной температуре
и размерах. С увеличением характерного размера (например, толщи-
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ны) она может переходить в другую (кристаллизация жидкой фазы,
полиморфный переход), не обязательно равновесную в массивных
образцах фазу. При данной температуре и размере устойчивой будет
та фаза, из возможных для данного вещества, которая обладает ми-
нимальной свободной энергией. Следовательно, для предсказания
последовательности фазовых переходов с увеличением размера необ-
ходимо знание свободной энергии возможных фаз. Это можно сде-
лать путем соответствующих теоретических расчетов, исходя из пер-
вых принципов. И такие расчеты различными методами дают хоро-
шее соответствие с экспериментальными результатами, например,
для инертных газов. Однако для металлов при характерном размере
образцов, превышающем несколько нанометров, такие расчеты весь-
ма сложны и к настоящему времени ограничены.

В силу изложенного представляется оправданным применение
для описания последовательности фазовых переходов с изменением
характерного размера в малых образцах традиционного термодина-
мического подхода, основанного на учете вклада поверхности в об-
щую свободную энергию таких объектов. Естественно, что указан-
ный подход возможен при таких размерах нанообъектов, при кото-
рых еще имеет смысл разделение свободной энергии на объемное
и поверхностное слагаемые с учетом их размерных зависимостей.
Как известно, это возможно при характерном размере нанообъек-
тов, обычно большем примерно 15 Å. Это тем более правомерно,
поскольку, как будет видно из дальнейшего изложения, например,
характер фазового перехода жидкость – кристалл изменяется лишь
при уменьшении размеров до примерно такого значения. Именно
такой подход, исходя из термодинамики Гиббса [1], впервые был ис-
пользован в работе [2] для описания понижения температуры плав-
ления и смещения температуры полиморфных превращений в об-
разцах малых размеров, а в работе [3] – для объяснения понижения
температуры плавления мелких кристалликов и в дальнейшем полу-
чил развитие в работах [4–16]. Отдельные результаты этих работ
нашли отражение в ряде монографий [17–23]. 

1.1. Условия фазового равновесия в нанодисперсных системах
Для нанодисперсных систем, к которым относятся и конденси-

рованные в вакууме пленки, свободная энергия в общем случае мо-
жет быть представлена в виде суммы [8–10] 
 F = FV + ∆Fn + ∆Fg + ∆Fпр. + ∆Fэм., (1.1) 
где FV и ∆Fn – объемное и поверхностное слагаемые свободной энер-
гии соответственно. При вычислении ∆Fn для мелкодисперсных по-
ликристаллических пленок надо учитывать наряду с поверхностной
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энергией свободных поверхностей также межзеренную поверхност-
ную энергию, которая согласно [17] равна

∑ σω ikik

(здесь ωik – площадь поверхности контакта i-го и k-го зерен пленки,
σik – соответствующая межзеренная энергия), а для пленок на под-
ложке – межфазную энергию границы пленка – подложка [9]. 

Процесс получения высокодисперсных систем может протекать
при больших пересыщениях и значительных переохлаждениях, вы-
зывающих возникновение различного типа неравновесных дефектов
(вакансии, дислокации, дефекты упаковки), микродеформаций, при-
водящих к увеличению свободной энергии, что и учитывается сла-
гаемым ∆Fg.

Поскольку процесс конденсации происходит обычно в вакууме
или в соответствующей атмосфере, то в конденсаты попадают в
большей или меньшей мере примеси. Источниками примесей могут
быть также само испаряемое вещество, материал испарителя и под-
ложки, на которой происходит конденсация. Вклад примесей в сво-
бодную энергию учитывается слагаемым ∆Fпр.

Наличие электрических зарядов и магнитных полей приводит к
дополнительному изменению свободной энергии, учитываемому
слагаемым ∆Fэм.. Так, например, известно, что образование зароды-
шей конденсированной фазы происходит прежде всего на активных
центрах (дефектах) подложки, которые могут иметь электрический
заряд. Наличие электрического заряда приводит к изменению сво-
бодной энергии частицы [24]. Так, если в центре капельки радиуса r
находится частица (ион) радиусом а с электрическим зарядом е, то
на расстоянии R от центра капли имеется электрическое поле
Е = е/εR2, где ε – диэлектрическая проницаемость капли. Вследствие
поляризации, обусловленной электрическим полем, свободная энер-
гия на единицу объема уменьшается на величину (ε – 1)Е2/8π. Пол-
ное изменение свободной энергии капли получается в результате
интегрирования этого выражения по объему капли:
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Естественно, что приведенное представление свободной энер-
гии высокодисперсных систем имеет несколько формальный харак-
тер. Достаточно указать, что та же поверхность представляет собой
двумерный дефект. Аналогично примеси, особенно одноатомные,
это точечные дефекты. В связи с последним необходимо обратить
особое внимание на трудности, связанные с разделением вклада то-



10

чечных примесных дефектов и вакансий (как равновесных, так и не-
равновесных), поскольку само формирование пленок сопровождает-
ся конденсационно-стимулированной диффузией. Однако, как видно
будет из дальнейшего, указанный подход оказывается очень удоб-
ным при анализе реальных систем. В частности, когда удается свести
к минимуму роль примесных дефектов, то возможно получить инте-
ресную информацию о роли и вкладе вакансий.

Строгую количественную оценку влияния всех слагаемых, фигу-
рирующих в выражении (1.1), оказывающих влияние на фазовое со-
стояние высокодисперсных систем и определяющих его отличие от
массивных образцов, произвести сложно. Однако при полуколичест-
венном термодинамическом рассмотрении можно оценить их роль.

Как видно из (1.1), переход к объектам малых размеров может
сопровождаться изменением их свободной энергии по сравнению
с массивными образцами и, соответственно, приводить к возможному
изменению условий термодинамического равновесия, т. е. к смеще-
нию температур фазовых переходов или к появлению новых фаз, во-
обще не известных в массивных образцах.

Если ограничиться учетом влияния только малости размера об-
разцов, т. е. размерного фактора, учитываемого слагаемым ∆Fn, то в
простейших случаях можно предсказать фазовое состояние объекта
при заданных параметрах (температура, размер). Так, например, ес-
ли в массивных образцах при какой-то температуре устойчива фаза 1 
(рис. 1.1а), т. е.

2,1, VV FF < , (1.2) 

то для малых образцов вследствие возрастания роли поверхностной
энергии при выполнении неравенства
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может оказаться, что при определенных размерах
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т. е. вместо фазы 1 устойчивой будет фаза 2 (рис. 1.1б). Здесь σ и А –
удельная поверхностная энергия на границе малого образца с вакуу-
мом (или с собственным паром, или с какой-то средой) и площадь
поверхности образца объемом V. При этом под σ в выражении (1.4) 
для случая кристаллического состояния подразумевается значение,
усредненное по всем граням, ограничивающим малый образец, т. е.

∑∑ σ=σ iii AA .



11

Из условия равновесия
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может быть определен критический размер, по достижении которого
происходит переход от равновесной в массиве фазы 1 к фазе 2, кото-
рая при дальнейшем уменьшении размера будет равновесной при
данной температуре (рис. 1.1б). 

Рис. 1.1. Зависимость свободной энергии фаз 1 и 2 от темпера-
туры для массивных образцов (а) и от характерного размера для

малых образцов (б) при фиксированной температуре

1.2. Простейшие типы фазовых диаграмм
для образцов малых размеров чистых компонентов

Если воспользоваться тем, что при небольших отклонениях от
равновесной температуры (Т0) фазового перехода первого рода ме-
жду фазами 1 и 2 в массивных образцах

,
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то из условия равновесия (1.5) в виде
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следует для относительного изменения температуры фазового пе-
рехода в образцах малых размеров выражение
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Для образцов с характерным размером d это выражение преоб-
разуется к виду

.
120 d

K
T
T








λ
∆Ω=∆ (1.9) 

Здесь ∆Ω – разность поверхностных энергий фаз 1 и 2; λ – теплота
перехода; ∆Т = Т0 – Т, где Т – температура фазового перехода в образ-
цах малых размеров; K – коэффициент формы, равный 6, 4 и 2 для сфе-
рических частиц порошка и островков в пленке, тонкой цилиндрической
нити и пленки с плоскопараллельными границами соответственно.

Из выражения (1.9) следует, что величина и знак ∆Т/Т0 опреде-
ляются величиной ∆Ω, которая, в свою очередь, зависит от среды,
окружающей образец малых размеров. При этом возможны два пре-
дельных случая, соответствующие малому образцу в вакууме и об-
разцу в твердой матрице, которую он полностью «смачивает». При
этом предполагается, что температура плавления матрицы значи-
тельно выше температуры плавления вещества образца.

Если образец малых размеров находится в вакууме, тогда при
плавлении ∆Ω = σs − σl > 0, поскольку поверхностная энергия жидкой
фазы (σl) всегда меньше поверхностной энергии кристаллической (σs). 
Следовательно, ∆Τ/Τ0 > 0, т. е. имеет место понижение температуры
плавления с уменьшением характерного размера образца по сравне-
нию с температурой плавления массивных образцов.

Если вещество образца полностью «смачивает» матрицу, тогда
∆Ω = −(σs − σl) и выполняется соотношение ∆Т/Т0 < 0, т. е. с уменьше-
нием размера температура плавления повышается. Необходимо от-
метить, что когда образцы малых размеров находятся в твердой мат-
рице, то при их плавлении в отличие от островков на поверхности
подложки вследствие изменения объема будет возникать давление,
которое обусловливает в соответствии с уравнением Клаузиуса-
Клапейрона дополнительное изменение температуры плавления, ве-
личина и знак которого зависят от того, сопровождается плавление
увеличением или же уменьшением удельного объема и от соотноше-
ния соответствующих коэффициентов термического расширения. Од-
нако оценки показывают, что это лишь незначительно скажется на
численном значении изменения температуры плавления, знак и вели-
чина которого определяется в основном величиной ∆Ω.

Для полиморфных превращений из условия равновесия также
следует, что с уменьшением размеров возможен переход к фазе,
имеющей меньшую поверхностную энергию на границе с вакуумом
или на границе с полностью «смачиваемой» матрицей.

Для упрощения рассмотрения ограничимся случаем образования
лишь двух кристаллических модификаций, а именно α- с гцк-решеткой
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и β-модификации с оцк-решеткой [8, 9, 11]. Хорошо известно, что про-
стейшие грани гцк-структуры имеют меньшую поверхностную энер-
гию, чем оцк-структуры этого же вещества, т. е. σα < σβ. Этого доста-
точно, чтобы указать, какая модификация будет существовать при
данных температуре и характерном размере.

Рассмотрим сначала свободные, т. е. находящиеся в вакууме, ма-
лые частицы. Предположим, что в массивных образцах при низких
температурах устойчива β-фаза, а при высоких α-фаза (рис. 1.2а).  

Рис. 1.2. Зависимости свободной энергии от температуры и от
размера при фиксированной температуре для α- и β-фаз и темпе-
ратуры α-β перехода от размера частиц для случаев, когда в мас-
сивных образцах α-фаза устойчива при высоких (a, б, в) и при низких

(a′, б′, в′) температурах [8, 9] 

В случае сферических частиц радиуса r отношение площади по-
верхности к объему A/V = 3/r и полная свободная энергия единицы
объема для них FV + 3σ/r. С уменьшением радиуса частиц полная сво-
бодная энергия α-фазы возрастает медленнее, чем β-фазы, поскольку
σα < σβ, и при каком-то размере, зависящем от температуры, про-
изойдет переход к α-фазе при температуре Т < Tαβ. Это наглядно
видно из построения на рис. 1.2б, при помощи которого получена за-
висимость температуры перехода Тαβ от размера, приведенная на рис.
1.2в. Если же α-фаза устойчива при низких, а β-фаза при высоких тем-
пературах, то, как видно из рис. 1.2 (a', б', в'), температура перехода Тαβ
будет повышаться с уменьшением радиуса частиц.

Если в массивных образцах во всем интервале температур
вплоть до температуры плавления термодинамически равновесна β-
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фаза, то при переходе к малым образцам возможно образование α-
фазы. При этом температура Тαβ-перехода в них может с уменьше-
нием размера либо понижаться, либо повышаться при увеличении
или уменьшении соответственно разности объемных слагаемых
свободных энергий α- и β-фаз с понижением температуры. Это пока-
зано на рис. 1.3 для этих случаев.

Когда во всем температурном интервале в макроскопических об-
разцах стабильна только α-фаза, то в малых образцах с уменьшением их
размера вплоть до перехода к жидкой фазе, имеющей меньшую по-
верхностную энергию, образование β-фазы энергетически невыгодно.

Рис. 1.3. Возможные температурные и размерные зависимости
свободной энергии α- и β-фаз и изменения температуры α-β перехода
с радиусом частиц при устойчивости в массивных образцах до
плавления только β-фазы (a, б, в – соответствует увеличению
разности объемных слагаемых свободных энергий α- и β- фаз с пони-
жением температуры и a′, б′, в′ – уменьшению)

Возможные варианты фазовых диаграмм [11] для рассмотрен-
ных случаев с учетом размерной зависимости температур плавления
соответствующих фаз приведены на рис. 1.4А и рис. 1.5А. Следует
отметить, что диаграмма с тройной точкой, изображенная на
рис. 1.4А.б, реализуется лишь при (∆Ω/λ)αβ < (∆Ω/λ)αl.

Для частиц, находящихся в полностью «смачиваемой» матрице,
образование α- или β-фазы будет определяться поверхностной энер-
гией на границе не с вакуумом, а со средой. При этом очевидно, что
межфазная энергия границы β-фазы с полностью «смачиваемой»
матрицей будет меньше, чем для границы α-фазы с матрицей. По-
этому, если в массивных образцах устойчива β-фаза, то для частиц,
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находящихся в полностью «смачиваемой» матрице, с уменьшением
размеров при постоянной температуре нельзя ожидать перехода
к α-фазе. И, наоборот, если в массивных образцах устойчива α-фаза,
то с уменьшением размера возможен переход к β-фазе. На рис. 1.4В
и рис. 1.5В показаны возможные типы фазовых диаграмм для образ-
цов малых размеров в полностью «смачиваемой» матрице при на-
личии и отсутствии полиморфизма в массивных образцах [11]. Об-
щим для этих диаграмм является то, что знак изменения темпера-
туры плавления и полиморфных превращений противоположен со-
ответствующим случаям для свободных образцов.

Рис. 1.4. Типы фазовых диаграмм для свободных (А) и находящихся
в полностью «смачиваемой» матрице (В) образцов малых размеров
при наличии полиморфизма в массивных образцах (Тα и Тβ – темпе-
ратуры плавления α- и β- фаз соответственно, l – жидкая фаза) [11] 

При помощи приведенных на рис. 1.4 и рис. 1.5 диаграмм, на ко-
торых указаны также размерные зависимости температуры плавле-
ния соответствующих фаз, можно описать фазовый состав свободных
и находящихся в полностью «смачиваемой» матрице образцов в зави-
симости от температуры и их размеров при наличии и отсутствии по-
лиморфизма в массивных образцах для рассмотренного простого слу-
чая образования лишь α- и β-модификаций. Рис. 1.6 наглядно иллюст-
рирует последовательность фазовых переходов при увеличении ха-
рактерного размера образцов при постоянной температуре Тl < Тαβ,
которые могут наблюдаться, например, в процессе конденсации с рос-
том островков или толщины в островковых или сплошных пленках
соответственно. Следует отметить также, что эти переходы могут
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тормозиться, например, последующей резкой закалкой. Однако полу-
ченные диаграммы позволяют указать направление протекания фа-
зовых переходов и использованный подход может быть применен
и для анализа более сложных случаев.

Рис. 1.5. Возможные типы фазовых диаграмм для свободных образцов
малых размеров (А) и находящихся в полностью «смачиваемой» мат-
рице (В) при отсутствии полиморфизма в массивных образцах [11] 

Рис. 1.6. Зависимость свободных энергий α-, β- и жидкой (l) фаз
от температуры (а) для массивных образцов и от размера (б)

для малых образцов

1.3. Размерные и примесные эффекты
при фазовых превращениях в конденсированных пленках
Приведенное выше краткое рассмотрение существующих пред-

ставлений о влиянии малости характерного размера на изменение
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фазового состояния и температуры фазовых превращений, основан-
ное на термодинамическом подходе с учетом возрастающего влия-
ния поверхностной энергии, имеет многочисленные эксперимен-
тальные подтверждения, накопленные в результате многолетних
исследований различными методами нанообъектов самой разнооб-
разной природы (от отвердевших инертных газов до наиболее туго-
плавких металлов и соединений). Указанный подход постоянно по-
лучает дальнейшие подтверждения и развитие как с использованием
феноменологической термодинамики, так и различных микроскопи-
ческих представлений.

Так, в работе [25] на основании теоретического анализа влияния
размера микрочастиц или тонких пленок с учетом поверхностной
энергии для зависимости температуры фазового превращения от
размера частиц получено выражение, совпадающее с (1.9). При этом
также показано, что температура фазового превращения может по-
нижаться или повышаться в зависимости от знака разности поверх-
ностных энергий соответствующих фаз (∆Ω).

С изложенными результатами работ [11, 25] согласуются выво-
ды работы [28], в которой рассмотрено фазообразование в тонком
слое с несвободной поверхностью, а именно изучены особенности
процесса образования фаз в тонком слое, формирующемся на по-
верхности подложки с существенно отличающимися параметрами
кристаллической решетки. При этом показано, что учет упругой
энергии, связанной с отличием параметров кристаллических реше-
ток пленки и подложки, приводит к образованию фазы (аморфной
или кристаллической), отличающейся от равновесной в массивных
образцах. Если упругие константы новой фазы меньше соответст-
вующих констант в массивном образце, то до некоторой критиче-
ской толщины формируется новая фаза, а в более толстых пленках – 
характерная для массивных образцов фаза.

Методом молекулярно-динамического моделирования леннард-
джонсовых систем с наружной оболочкой и различной интенсивно-
стью взаимодействия показано [26], что частицы с такой оболочкой
могут быть нагреты до температур, превышающих температуру
плавления массивных образцов.

В работе [27] предложена статистическая модель простого ве-
щества, атомы которого взаимодействуют посредством парного по-
тенциала Леннарда-Джонса, учитывающая ограниченность системы
и конечное число атомов в ней. На примере аргона рассчитаны раз-
мерные зависимости температуры плавления, скачка объема, скачка
свободной энергии и скачка энтропии при плавлении, а также раз-
мерная зависимость параметров критической точки. На основе по-
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лученных результатов показано изменение фазовой р-Т-диаграммы
при уменьшении числа атомов в системе (рис. 1.7). 

Накопленные результаты в значитель-
ной мере уже нашли отражение и соответ-
ствующую интерпретацию в имеющихся
монографиях и обзорах. Тем не менее мно-
гие вопросы, связанные с особенностями
фазового состояния и фазовых превраще-
ний в тех же конденсированных пленках ря-
да веществ, не имеют однозначного реше-
ния и, соответственно, адекватного объяс-
нения. Достаточно указать на фигурирую-
щее в некоторых монографиях утверждение
о стабилизации в конденсированных плен-
ках и малых частицах фаз высокого давле-
ния, которое непосредственно не следует из
накопленных экспериментальных данных.
При этом сказанное относится не только
к пленкам веществ, имеющих в массивных
образцах сложную кристаллическую струк-
туру с образованием ряда кристаллических
модификаций, но и зачастую к пленкам

сравнительно простых веществ с оцк, гцк и гпу-структурой, но являю-
щихся достаточно химически активными.

Такое положение, как уже отмечалось, обусловлено тем, что
структура пленок наряду с малостью характерного размера опреде-
ляется также большим числом физико-технологических параметров,
целый ряд из которых зачастую трудно или почти невозможно коли-
чественно учесть. Особенно отчетливо это обнаруживается при по-
лиморфных превращения в конденсированных пленках, где и к на-
стоящему времени нет в ряде случаев однозначного понимания
природы образующихся фаз. Поэтому ниже рассматривается лишь
сравнительно небольшое количество исследований в основном про-
стых веществ, выполненных при достаточно полном контроле физи-
ко-технологических параметров, которые благодаря этому допуска-
ют более или менее однозначную интерпретацию наблюдаемого
отличия в фазовом состоянии от массивных образцов, связанного
с изменением температуры плавления, полиморфными превраще-
ниями и образованием аморфной фазы.

1.3.1. Изменение температуры плавления нанообъектов
Исследования понижения температуры плавления образцов ма-

лых размеров в виде сферических частиц и тонких пленок (экспери-
ментальные и теоретические) имеют многолетнюю историю [2–8]. 

Рис. 1.7. Качественная кар-
тина зависимости фазо-
вой р-Т-диаграммы арго-
на от числа атомов в

системе [27] 
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При этом теоретически указанная проблема была рассмотрена и ре-
шена примерно на 50 лет раньше, чем это было сделано экспери-
ментально. Она решалась с использованием различных термодина-
мических моделей, а также предпринимались многочисленные по-
пытки построения микроскопических теорий. Для сравнения и ана-
лиза данных эксперимента более успешным оказался термодинами-
ческий подход. Микроскопические теории содержат параметры, ко-
торые не всегда определяются экспериментально, что затрудняет их
проверку и, соответственно, ограничивает их применение при ин-
терпретации экспериментальных данных.

Впервые задача о температуре плавления малого образца в виде
сферической частицы была решена Павловым [2], который из условия
равенства химических потенциалов малых жидких и кристаллических
сферических частиц радиусом r равной массы, находящихся в равнове-
сии с собственным паром (модель тройной точки), получил
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где Тs и Тr – температуры плавления массивного образца и частицы
радиуса r соответственно, λ – теплота плавления и ρ – плотность
кристаллической (s) и жидкой (l) фаз. Это выражение является част-
ным случаем более общего соотношения (1.9). 

Другой термодинамический подход, используемый для описа-
ния понижения температуры плавления малых частиц, основан на
представлении о поверхностном плавлении (приближение скин-
слоя). При таком подходе для температуры плавления малой части-
цы Tr из условия равновесия между кристаллическим ядром радиуса
rs и окружающей его жидкой оболочкой толщиной t0 [29, 60] получа-
ется выражение
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где rl = (rs + t0) – радиус расплавленной частицы, К – фактор формы,
σsl – межфазная энергия границы кристалл – собственный расплав,
Vs – молярный объем. Экспериментальная проверка соотношения
(1.11) затруднена, поскольку оно содержит два трудно определяемых
подгоночных параметра: t0 и σsl. Тем не менее, эта модель использу-
ется рядом авторов, например [30–37], при обработке результатов
по плавлению островковых пленок.

Альтернативной теорией плавления нанообъектов, в которой
толщина жидкого скин-слоя имеет простой физический смысл, яв-
ляется учет влияния поверхностных гетерофазных флуктуаций на
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термодинамическое равновесие в системе твердых и жидких частиц
равной массы [38]. При таком рассмотрении процесс плавления
имеет случайный характер, а наиболее вероятная температура
плавления малых частиц определяется соотношением

( )
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
 −

σ
−

δ−
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λ
=−

ls
lssl

s

rs VV
rbr
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Коэффициенты α > 1 и b > 1 учитывают анизотропию поверх-
ностной энергии микрокристаллов и неравновесность их огранки
(для равновесной ограненной частицы α = b = 1), δ* – поправка,
обусловленная термофлуктуационным механизмом преодоления
энергетического барьера при плавлении.

Таким образом, из термодинамического рассмотрения при раз-
личных вариантах следует вывод о понижении температуры плавления
малых образцов с уменьшением их размера. Из соотношений (1.10) – 
(1.12) видно, что по экспериментальной зависимости Tr(r) могут быть
определены величины поверхностной энергии таких объектов σs либо
межфазной энергии кристалл – собственный расплав σsl .

Следует отметить, что существующие микроскопические моде-
ли плавления наночастиц также указывают на размерную зависи-
мость Tr(r). В монографии [39] проведен анализ микроскопических
теорий размерного понижения температуры плавления, который
сводится к выводу лишь о качественном согласии и об ограниченно-
сти и даже невозможности их применения для интерпретации экс-
периментальных результатов на современном этапе.

Экспериментально понижение температуры плавления было
впервые обнаружено электронографически в работе [40], в которой
сообщалось о снижения температуры плавления в пленках Pb, Sn и Bi 
толщиной ~5 нм на 41, 30 и 23 К соответственно. Количественно за-
висимость температуры плавления от размера островков впервые
исследована авторами работы [41]. Точка плавления определялась
по скачку оптической плотности пленок, а характерный размер ост-
ровков в них оценивался расчетным путем по весовой толщине и по-
верхностной плотности частиц, которая находилась из данных о кри-
тической толщине. Результаты этой работы носили принципиаль-
ный характер, подтвердив гипотезы о зависимости температуры
плавления малых образцов от их размера, несмотря на то, что дава-
ли скорее качественные, чем количественные, данные и вызвали
впоследствии большую полемику [19, 42–44]. Потребовалось не ме-
нее 10 лет для появления принципиально нового цикла исследова-
ний этого явления, что было обусловлено развитием техники элек-
тронографии и электронной микроскопии. В последнее десятилетие
интенсивно развиваются также другие методы, например, скани-
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рующей нанокалориметрии [45, 46], измерения емкости [73], рентге-
новской микроспектроскопии [47], которые позволили исследовать
тепловые характеристики (в том числе плавление) островков, со-
стоящих из 102–103 атомов.

Большой цикл экспериментальных исследований начался с работ
[48, 49], где был использован электронографический метод in situ ре-
гистрации плавления тонких пленок Ag и Cu в вакууме 1⋅10-9 мм рт. ст.
В работах [30, 50–53] плавление островков (In, Sn, Pb) в конденсиро-
ванных пленках регистрировалось по дифракционной картине, а раз-
мер и форма определялись электронно-микроскопически. Указанный
метод в дальнейшем был усовершенствован в работах [54, 55], где
была применена методика сканирующей электронографии, которая
состояла в измерении температурной зависимости интегральной ин-
тенсивности выбранного дифракционного рефлекса. Были получены
данные [32] о размерной зависимости температуры плавления ультра-
малых островков золота (диаметр 1,5–2 нм). На рис. 1.8 в качестве
примера приведены экспериментальные данные по плавлению ост-
ровковых пленок Al [56], Au [32, 57, 58] и Pt [59].  

Метод сканирующей электронографии впоследствии использо-
вался авторами цикла работ [53, 55, 56, 61], в которых исследовано
плавление островков как в пленках чистых металлов (In, Sn, Pb, Bi, 
Al), так и бинарных сплавов (Bi/Pb, Pb/In) [56]. В работе [61] впервые
показано, что характер размерной зависимости температуры плав-
ления островков в пленках сплавов в области составов, отвечающих
твердым растворам, такой же, как и в случае чистых компонентов.

В электронографическом методе регистрации момента плавле-
ния малых частиц температура плавления соответствует некоторо-
му интервалу их размеров, и поэтому нет однозначной связи между
размером отдельной частицы и ее температурой плавления. Одна-
ко, несмотря на этот существенный недостаток, результаты работ
различных авторов достаточно хорошо коррелируют между собой
для целого ряда металлов [33–35, 51–56].  

Дальнейший прогресс в изучении размерного эффекта плавле-
ния был достигнут благодаря применению различных методов элек-
тронной микроскопии, которые позволили наблюдать плавление
отдельных наночастиц и, таким образом, однозначно установить
связь «температура плавления – размер». В работах [34–36] плавле-
ние регистрировалось в светлопольном режиме по моменту пре-
вращения формы частиц Pb и Bi из ограненной в сферическую.

Авторами работ [37, 44, 62, 63] для определения момента плав-
ления частиц использовался метод темнопольный электронной мик-
роскопии, в котором изображение малого объекта наблюдения фор-
мируется электронами, отраженными от выбранного семейства кри-
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сталлографических плоскостей последнего. В момент плавления изо-
бражение малой частицы исчезает, поскольку она выходит из отра-
жающего брегговского положения. Получены зависимости темпера-
тур плавления от размеров частиц Bi, Pb [34, 35], Hg, In, Sn [44, 62], In, 
Sn, Pb, Bi [37], а также бинарных сплавов In-Pb [64].  

Рис. 1.8. Зависимости температуры плавления от радиуса микро-
частиц в островковых пленках платины ! [81]; золота " [43, 44], 

× [18] и алюминия + [61] 

Оригинальный метод был применен авторами работ [57, 58]. 
Момент плавления частиц Au и Pb в островковых пленках регистри-
ровался по резкому изменению скорости их испарения при постоян-
ной температуре в вакууме непосредственно в электронном микро-
скопе. Эти результаты хорошо согласуются с данными, полученны-
ми позднее электронографической методикой [32].  
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Анализ корреляции экспериментальных результатов с феноме-
нологическими моделями плавления позволяет получить дополни-
тельную информацию о поверхностной энергии твердых тел. Под-
робный анализ экспериментальных результатов по плавлению ма-
лых частиц, представляющих собой островки в конденсированных
пленках различных веществ, в рамках модели тройной точки приве-
ден в главе 2 и поэтому здесь не рассматривается.

На основе модели скин-слоя (уравнение 1.11) по эксперимен-
тальной зависимости Tr(r) можно оценить величины межфазных
энергий кристалл – собственный расплав для микрочастиц. К такому
подходу склоняются авторы значительного количества работ, на-
пример [30–33]. Детальный анализ данных по величинам межфазных
энергий σsl, выполненный в работе [65], показал следующее. Величи-
ны σsl, определенные для ряда металлов по (1.11), плохо коррелиру-
ют с соответствующими значениями σsl, полученными из других не-
зависимых опытов (например, по максимальному переохлаждению
при кристаллизации малых капель либо по измерениям двухгранных
углов разориентировки зерен [66, 67]). Толщины жидкого скин-слоя
t0, найденные как подгоночные параметры из экспериментальных
зависимостей Тr(r) для Au [33], In и Sn [55, 56], а также Pb и Bi [34–
36], составляют (2–3) нм, т. е. величину, вполне обнаружимую для
современной электронной микроскопии. Однако непосредственные
наблюдения дифракции медленных электронов на монокристаллах
металлов показали отсутствие жидкого (или разупорядоченного)
слоя для граней (100), (110) микрокристаллов Pb и граней (110) мик-
рокристаллов Sn даже вблизи температуры плавления [68]. Не был
обнаружен скин-слой у малых частиц Pb при T ≈ Tr также методом
темнопольной микроскопии высокого разрешения [63].  

Авторы [56–62] для проверки флуктуационного механизма плавле-
ния малых частиц, используя методику сканирующей электронографии,
показали, что зависимости Тr(r) для Sn, Pb [61] и Al [62] удовлетвори-
тельно описываются выражением (1.12) при значениях параметров:
α= 1,3; b = 3; σsl = 60 мДж/м2 (Sn), α= 1,3; b = 2,0; σsl = 40 мДж/м2 (Pb), 
α= 1,5; b = 3; σsl = 60 мДж/м2 (Al). Поправка δ* слабо зависит от раз-
мера и составляет (0,4–0,6) нм для кристаллов в интервале размеров
(3–10) нм. В работе [56] отмечено, что отклонение огранки реальных
кристаллических частиц от равновесной усиливает зависимость их
температуры плавления от размера. Эффект влияния формы кри-
сталлитов на температуру плавления наблюдался также в [35, 61] 
для Bi, но выводы авторов этих работ прямо противоположны: пло-
ские пластинки обнаруживают почти обычные точки плавления.

Совершенствование техники высокоразрешающей темнополь-
ной электронной микроскопии в сочетании с методикой in situ в ус-
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ловиях сверхвысокого вакуума, а также применение новых методов
исследования плавления наночастиц (оптические методы [69, 70], 
метод теневого ионного проектора [71], метод сканирующей нано-
калориметрии в сочетании с растровой электронной микроскопией
высокого разрешения [46, 72], а также применения сканирующей ту-
нельной микроскопии [74]), позволили получить принципиально но-
вые данные по плавлению малых частиц.

Так, в работе [71] для микрокристаллов свинца обнаружена
зависимость их температуры плавления от ориентации граней,
а именно, при постоянном размере частиц температура плавления
несколько увеличивалась при переходе ориентации граней от (111) 
к (332), и далее к (221). Этот эффект связывается с разными значе-
ниями поверхностной энергии граней, которая обратно пропорцио-
нальна их ретикулярной плотности. В работах [69, 70] с использова-
нием оптического метода высокого разрешения для регистрации
плавления частиц свинца размером менее 10 нм получены результа-
ты, которые свидетельствовали о наличии разупорядочения поверх-
ностного слоя микрочастиц непосредственно перед моментом их
плавления. В этих экспериментах определена зависимость толщины
разупорядоченного слоя δ от температуры и размера частиц: δ уве-
личивается с увеличением температуры, и чем меньше размер час-
тиц, тем при более низких температурах появляется разупорядоче-
ние на их поверхности. Авторы этой работы рассматривают наличие
разупорядочения у частиц размером менее 10 нм и последующее их
плавление как фазовый переход 2-го рода.

Авторы работы [72], используя сканирующую нанокалоримет-
рию в сочетании с высокоразрешающей растровой электронной
микроскопией, определили зависимость скрытой теплоты плавле-
ния λ от размера наночастиц Sn, получаемых конденсацией на
инертную SiN подложку. Установлено, что для частиц Sn размером
менее 5 нм величина λ составляет не более 20 % от значения для
массивных образцов (рис. 1.9). По данным нанокалориметрических
измерений толщина жидкого слоя t0 ≈ 1,6 нм, а по результатам элек-
тронномикроскопических наблюдений момента плавления наноча-
стиц – 1,8 нм.

Уменьшение теплоты плавления для наночастиц олова наблюда-
лось с использованием микрокалориметрии в работе [168] при одно-
временном понижении их температуры плавления. В работе [169] по-
нижение температуры плавления наночастиц олова регистрировалось
при помощи дифракции рентгеновских лучей. При этом была также
обнаружена анизотропия коэффициента термического расширения, ко-
торая связывается с тетрагональным типом решетки олова.
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В более поздней ра-
боте [46] тем же мето-
дом измерена размер-
ная зависимость скры-
той теплоты плавления
λ для наночастиц In 
(размер 1–10 нм), кон-
денсированных на под-
ложку SiN. Получено,
что величина λ умень-
шается от 30 Дж/г для
частиц радиусом 10 нм
до 10 Дж/г при размерах
≈ 1,5 нм. Характерно,
что зависимость λ(r),
равно как и зависимость
Тr(r), близка к линейной
в координатах «λ — 1/r». 

В работе [74] прямым наблюдением плавления частиц Pb (область
размеров 1–100 нм) в островковых пленках методом темнопольной
просвечивающей электронной микроскопии высокого разрешения (0,3 
нм) с использованием температурной приставки с разрешением 0,1 К
получены следующие данные. Показано, что моменту плавления час-
тиц предшествует появление на их поверхности жидкого слоя, ширина
которого δ зависит от локальной кривизны частицы, ориентации ее
граней и температуры. Было показано также, что кристаллическое ядро
вращается с частотой, возрастающей с увеличением температуры. На
основании этих результатов развита новая феноменологическая мо-
дель поверхностного плавления [74], из которой следует, что толщина
расплавленного слоя определяется соотношением
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где ξ – характеристическая длина взаимодействия между гранича-
щими с жидкостью слоями. Принимая изменение свободной по-
верхностной энергии при плавлении частицы, как разность поверх-
ностных энергий кристаллической частицы и частицы, покрытой
расплавленным слоем, авторы [74] получили соотношение между
размером частицы r и температурой в виде
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Рис. 1.9. Зависимость скрытой теплоты плав-
ления от размера наночастиц олова по данным

нанокалориметрических измерений [72] 



26

Температура плавления как функция размера частицы определяется
из соотношения (1.14) по минимуму разности (Ts – T) при заданном
размере. В последнем условии состоит физическое различие этой
модели и модели плавления в представлении скин-слоя. Т. е., со-
гласно [74] плавление малых частиц представляется как процесс, ко-
торому предшествует появление расплавленного слоя на поверхно-
сти частицы, но она плавится практически мгновенно при вполне
определенной температуре. По полученным данным переходы жид-
кость ↔ кристалл составляют рекордно малое время t ≈ 0,04 с. Ре-
шение уравнения (1.14) представляет определенные трудности, но
теоретический анализ, проведенный авторами [74], показал, что со-
отношение (1.14) точнее описывает экспериментальные результаты,
чем уравнение Павлова (1.10).  

В работе [75] также исследовано плавление и ему предшест-
вующие состояния наночастиц Pb размерами менее 10 нм. Автора-
ми использован метод темнопольной микроскопии высокого разре-
шения с возможностью фиксации состояния частиц по времени 1/30 с
(видеокамера). Эксперименты выполнены по методике in situ в ва-
кууме 10-9 мм рт. ст. на углеродных пленках. Наблюдали кинетику
процесса плавления, а именно последовательность стадий микро-
кристалл → появление разупорядочения (3/30 с) → процесс плавле-
ния кристаллического ядра (8/30 с) → жидкая частица. Было также
установлено, что для частиц размером 5,5 нм разница между темпе-
ратурами плавления и кристаллизации составляет 100 К.

Приведенное выше рассмотрение относилось к малым изолиро-
ванным частицам в островковых пленках на нейтральной несмачи-
ваемой подложке. Эффект снижения температуры плавления наблю-
дается и для тонких пленок при уменьшении их толщины. Впервые
влияние материала подложки на температуру плавления было обна-
ружено для тонких пленок хлористого серебра толщиной 5–100 Å на
подложках в виде фольги из поликристаллических серебра и платины
[76]. С использованием электронной микроскопии и анализа интен-
сивности линий на электронограммах показано понижение темпера-
туры плавления пленок с уменьшением их толщины и при этом обна-
ружено, что переход кристалл – расплав происходит в некотором
температурном интервале, расширяющемся с уменьшением толщи-
ны. Выяснено, что положение и ширина интервала плавления дают
информацию о величине энергии связи между подложкой и пленкой.
Позже в работе [77] исследовалось плавление сплошных пленок вис-
мута на стекле, сколах (001) кристаллов NaCl и на слюде методом
электросопротивления с последующей электронной микроскопией.
Показано, что если вещество пленки плохо смачивает подложку
(θ > π/2) и после расплавления собирается в отдельные изолирован-
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ные сферические капли, то по измерению температуры плавления та-
ких пленок может быть оценена энергия связи пленка – подложка.

Анализ экспериментальных результатов [77] показал, что раз-
мерные зависимости температуры плавления для сплошных пленок
не могут быть описаны простыми соотношениями типа (1.9) или
(1.10), поскольку величина ∆Ω оказывается зависящей от толщины
пленки. Поэтому в работе [21] предложено для количественной оцен-
ки понижения температуры плавления в выражении (1.8) использо-
вать изменение общей поверхностной энергии при плавлении
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 σ

∆ ! . (1.15) 

где α° – отражает развитость поверхности пленки (α° > 1), σu – по-
верхностная энергия подложки, σsu – энергия границы пленка – под-
ложка, rср – средний размер образовавшихся капель. Из соотношения
(1.15) следует, что при малых значениях σu и больших σsu величина
понижения температуры плавления пленки может быть существен-
ной, что подтверждается результатами работы [48]. 

Таким образом исследованиями малых частиц в островковых
пленках и сплошных тонких пленок (как свободных, так и на ней-
тральных аморфных подложках) к настоящему времени однозначно
показано, что их температура плавления понижается с уменьшением
характерного размера. При этом установлено, что температура плав-
ления пленок зависит также и от материала подложки, т. е. от харак-
тера и природы сил взаимодействия вещества пленки с подложкой.

Значительно сложнее обстоит ситуация с изменением темпера-
туры плавления малых частиц в твердой матрице (обычно более ту-
гоплавкой, чем вещество частиц). Вероятно, первыми являются ис-
следования [22] по изучению плавления высокодисперсных частиц не-
которых металлов (Al, Pb, Bi и др.) в различных матрицах, например,
из собственных окислов. В этом случае, как свидетельствуют имею-
щиеся экспериментальные результаты [22], наблюдается как пониже-
ние, так и повышение температуры плавления с уменьшением разме-
ра частиц. Для объяснения результатов этих наблюдений наиболее
широко используется термодинамический подход, восходящий к
работе Павлова [2] и основанный на учете возрастающей роли по-
верхностной энергии для нанообъектов. При помощи такого под-
хода в работе [11] показано, что в общем случае для малых образцов с
характерным размером d (диаметр частицы или тонкой нити, толщи-
на пленки) относительное изменение температуры плавления опре-
деляется выражением (1.9). 

Из (1.9) следует, как уже отмечалось в разделе 1.2, что величина
и знак относительного изменения температуры плавления определяет-
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ся величиной ∆Ω, которая, в свою очередь, зависит от среды, в которой
находится образец малых размеров (например, вакуум, собственный
пар, твердая или жидкая среда). При этом предполагается, что опреде-
ляющим является характер смачивания веществом частицыматрицы.

В последние годы в связи с проблемами нанофизики и нанотех-
нологии значительно возрос интерес исследователей к поведению на-
ночастиц в твердой матрице [78–80], получаемых различными мето-
дами (имплантация, вакуумная конденсация, механическое измельче-
ние с перемешиванием и с последующим прессованием и спеканием). 
При этом параллельно развиваются и новые методы наблюдения тон-
ких эффектов при плавлении наночастиц в матрице, например, измере-
ние емкости наночастиц галлия в диэлектрической матрице [170, 171]. 

Однако при объяснении накопленных данных для таких систем
рассмотренный подход сталкивается с противоречиями. Так, напри-
мер, для частиц индия, внедренных в Al матрицу, в работе [82] на-
блюдается повышение их температуры плавления. А по данным ра-
боты [83], в которой исследовалось смачивание индием алюминия,
смачивание в этой системе практически отсутствует (угол смачивания
более 150°). Следовательно, для таких частиц, как и для свободных
частиц индия, температура плавления должна понижаться.

В работе [167] с использованием модели плавления Линдемана
показывается, что для наночастиц, внедренных в матрицу и имею-
щих с ней когерентные границы, температура плавления с уменьше-
нием их размера должна повышаться.

С другой стороны, в работах [81, 84] при исследовании ультра-
дисперсных частиц ряда металлов (In, Sn, Bi, Pb, Cd) в Al матрице,
получаемых путем механического измельчения и перемешивания
соответствующих бинарных смесей порошков с последующим прес-
сованием и спеканием, наблюдалось понижение температуры плав-
ления соответственно для малых частиц этих металлов. При этом на
основании этих результатов приводятся вычисленные значения уг-
лов смачивания указанными металлами Al матрицы, которые ока-
зываются значительно меньше π/2. 

Это указывает на то, что при объяснении изменения температу-
ры плавления малых частиц в твердой матрице недостаточно учи-
тывать только характер смачивания, т. е. недостаточно лишь крите-
рия смачивания или несмачивания. Вероятно, при этом следует рас-
сматривать более полно характер взаимодействия вещества части-
цы и матрицы, обобщенной мерой которого может служить соответ-
ствующая бинарная фазовая диаграмма. Поэтому указанные резуль-
таты по изменению температуры плавления нанообъектов в матрице
будут детально рассмотрены в главе 5 при анализе фазовых диа-
грамм в конденсированных пленках.
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1.3.2. Полиморфные превращения
Рассматривая полиморфные превращения в пленках и малых

частицах, необходимо учитывать, что, кроме размерного фактора,
весьма важным является и влияние ряда побочных факторов [3], вы-
зывающих «субструктурные» эффекты, связанные со спецификой
препарирования и исследования таких объектов (например, недос-
таточная чистота испаряемых материалов, низкий вакуум, влияние
органических веществ, содержащихся в остаточных газах, фазовая,
структурная и субструктурная неравновесность и т. п.). Эти факторы
особенно сильно сказываются при изучении полиморфных превра-
щений и зачастую настолько перекрывают роль размерного эффек-
та, что даже не представляется возможным без создания специаль-
ных условий выделить его в чистом виде при этих переходах. Именно
это обстоятельство и привело к тому, что очень большой экспери-
ментальный материал, накопленный за последние 30–40 лет и под-
робно представленный в отдельных обзорах и монографиях [19, 21], 
содержит ряд противоречий и неточностей и зачастую не дает одно-
значного ответа на многие важные вопросы проблемы полиморф-
ных превращений в образцах наноразмеров.

Для изменения такого положения необходимы были системати-
ческие исследования фазовых переходов в объектах малых размеров
при строгом контроле и учете влияния и роли различных параметров.
Изложению сравнительно небольшого числа исследований такого ро-
да и посвящен настоящий параграф. При этом представляется целе-
сообразным разделение этих исследований на две группы. Одна отно-
сится к работам по изучению размерной зависимости температуры
полиморфного превращения у веществ, для которых наблюдаются
указанные переходы в массивных образцах. Вторая посвящена иссле-
дованию образования неизвестных модификаций у веществ, для ко-
торых в массивных образцах нет полиморфных превращений.

При этом сразу можно отметить, что имеющиеся эксперимен-
тальные и теоретические данные однозначно указывают на смеще-
ние, а точнее понижение, температуры полиморфных превращений
для свободных нанообъектов чистых веществ в вакууме или в равно-
весии с собственными паром с уменьшением их размера, т. е. на об-
разование высокотемпературных полиморфных фаз ниже темпера-
туры превращения. Ярким примером, имеющим подтверждение во
многих работах, является наблюдение гцк-фазы в пленках и малых
частицах кобальта [85] вместо устойчивой в массивных образцах при
соответствующих температурах гпу-фазы. На рис. 1.10 приведена
экспериментальная зависимость температуры гцк–гпу перехода от
размера частиц кобальта на аморфной углеродной подложке, кото-
рая хорошо согласуется с расчетной зависимостью, вычисленной с
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учетом размерного эффекта. Можно указать также на наблюдение
в пленках бериллия малой толщины (до 100 Å) высокотемператур-
ной модификации, а при конденсации марганца – высокотемпера-
турной модификации β-Mn [21]. 

Подобные закономерности наблю-
даются также для тонких пленок и ма-
лых частиц соединений, обладающих по-
лиморфизмом в массивных образцах.
Так, в работе [86] теоретически исследо-
вано влияние размера частиц на равно-
весную фазовую диаграмму соединения
BN. Показано, что при размерах частиц
менее примерно 50 нм кривая равнове-
сия между гексагональной модификаци-
ей и кубической формой смещается
в сторону низких давлений: при размере
частиц ∼ 1,4 нм кубическая фаза стано-
вится термодинамически стабильной
при атмосферном давлении вплоть до
температуры 2000 К. При комнатной
температуре кубическая фаза устойчива
для частиц с размером менее ∼ 3 нм.

Полиморфизм соединений CsBr, 
CsJ, TlCl и TlBr со структурой CsCl 
в тонких пленках, полученных конденса-
цией на аморфные подложки, наблюдал-

ся в работах [87, 88]. Оказалось, что при температуре меньше 120°С
и при малой скорости конденсации (∼ 10 Å/мин) соединения со струк-
турой СsCl кристаллизуются в решетке NaCl. При этом в случае CsCl 
фаза со структурой типа NaCl наблюдается вплоть до комнатной
температуры конденсации. В работах [89–92] показано, что внутрен-
няя энергия кристаллов типа NaCl и CsCl приблизительно одинакова,
поэтому величина работы, необходимой для протекания фазового пе-
рехода, относительно невелика. Поскольку структура типа CsCl плот-
нее структуры типа NaCl, то переход от второй к первой возможен
при увеличении давления. Экспериментальные исследования [93–95] 
подтвердили это предположение. Соответствующие фазовые перехо-
ды наблюдались в ряде солей калия и рубидия. Соответственно, уве-
личение температуры может вызвать переход у веществ со структу-
рой CsCl к структуре NaCl. Такой полиморфный переход наблюдался
у CsCl при температуре 445°С.

Приведенные результаты, как экспериментальные, так и теоре-
тические, показывают, что для веществ, у которых в массивных об-

Рис. 1.10. Фазовая диаграм-
ма для малых частиц ко-
бальта в островковой
пленке на углеродной под-
ложке. Пунктирная линия – 
расчет для перехода
(111) гцк(2)→(001) гпу(1) [15] 
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разцах наблюдаются полиморфные превращения, для свободных
малых образцов обычно температура перехода понижается с умень-
шением характерного размера, т. е. наблюдается переход к высоко-
температурной модификации, в то же время являющейся фазой
низкого давления.

1.3.2.1. Примесные и размерные эффекты в пленках переходных металлов
Значительно сложнее проблема с выяснением природы образую-

щихся в тонких пленках и малых частицах неизвестных фаз в случае
веществ, для которых полиморфизм в массивных образцах не наблю-
дается. Наиболее детальные исследования подобного рода имеются
для пленок и малых частиц тугоплавких переходных d-металлов. Рас-
смотрим кратко эти результаты и выводы, из них вытекающие.

Зависимость фазового состава пленок от состава молекулярного пучка
Как отмечалось в начале главы, на свободную энергию и соответ-

ственно фазовый состав конденсированных пленок наряду с размер-
ным эффектом существенное влияние могут оказывать примеси,
иногда даже незначительные, источником которых может быть, кро-
ме остаточных газов и подложки, сам испаряемый материал. Так как
примеси, содержащиеся в исходном материале, имеют различную
упругость паров и ее температурную зависимость, то с изменением
температуры испарения содержание их в молекулярном пучке будет
меняться. Поэтому может оказаться, что при определенных условиях
конденсированные пленки будут обогащены той или иной примесью.
Указанные процессы могут играть существенную роль [9] особенно
при препарировании тонких пленок тугоплавких металлов, имеющих
низкую упругость паров даже при очень высоких температурах.

В работах [9, 98–103] исследовано влияние состава конденси-
руемого молекулярного пучка, а также частично остаточных газов
и материала подложки на фазовый состав тонких пленок оцк-
металлов V (V, Nb, Ta) и VI (Cr, Mo, W) групп. При этом основное
внимание уделялось выяснению роли газовых примесей, главным
образом в виде окислов, содержащихся в молекулярном пучке, кото-
рый образуется при термическом испарении указанных металлов. В
массивных образцах этих металлов нет полиморфных превращений,
поэтому они являются удобными объектами для обнаружения мо-
дификаций, обусловленных размерным эффектом.

Пленки осаждались при одновременном контроле состава молеку-
лярного пучка и остаточных газов в масс-спектрометре МИ-1201 при
давлении остаточных газов 10-7–10-8 мм рт. ст. на подложках из стекла,
металла, слюды, каменной соли и на углеродных пленках, температура
которых варьировалась в различных экспериментах от 570 до 770 К;
скорость конденсации составляла 0,1–5,0 Å/с [9, 98–103]. 
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В молекулярных пучках наряду с атомами металла обнаружены
[9, 98–103] ионы окислов (таблица 1.1). При испарении хрома в мо-
лекулярном пучке наблюдается также нитрид CrN. При испарении
хрома из нитевидных кристаллов молекулярный пучок состоит,
главным образом, из атомов хрома.

Таблица 1.1 

Состав молекулярного пучка при конденсации переходных металлов [102] 

Испаряемый металл Состав конденсируемого молекулярного пучка

V V+, VO+

Na Nb+, NbO+, NbO2
+

Ta Ta+, TaO+, TaO2
+

Cr Cr+, CrO+, CrN+

Mo Mo+, MoO+, MoO2
+, MoO3

+

W W+, WO+, WO2
+, WO3

+

Относительное содержание примесных частиц в молекулярном
пучке изменяется в зависимости от времени отжига испаряемого ве-
щества и его температуры (рис. 1.11, 1.12). С увеличением температу-
ры интенсивности ионных токов окислов ванадия, ниобия и тантала
сначала увеличиваются, достигая максимума, и затем снижаются
практически до нуля. Это связано с тем, что с повышением темпера-
туры возрастает выход примесных частиц из неотожженного металла,
а с увеличением времени испарения их содержание постепенно убы-
вает. Для значительного или полного удаления кислорода из испа-
ряемого металла необходим длительный отжиг при предплавильных
температурах в вакууме ∼10-7 мм рт. ст. Окисные частицы молибдена
и вольфрама удаляются за сравнительно короткое время на началь-
ных стадиях испарения.

Эти данные о составе молекулярных пучков, образующихся при ис-
парении ванадия, ниобия и тантала, согласуются с результатами иссле-
дования механизма обескислораживания указанных металлов метода-
ми гравиметрии [104–107] и масс-спектрометрии [108–110]. В этих ра-
ботах было показано, что так как энергия активации испарения молеку-
лярного кислорода значительно больше, чем энергия активации испа-
рения окислов ванадия, ниобия и тантала, то дегазация происходит пу-
тем испарения летучих окислов VO, NbO, NbO2, TaO и TaO2 c поверх-
ности металла, а не путем десорбции молекулярного кислорода.
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Рис. 1.11. Зависимость состава молекулярного пучка от температуры
испарения для ванадия (а) и ниобия (б) [102] 

Рис. 1.12. Изменение состава молекулярного пучка с температурой
испарения тантала без предварительного отжига в вакууме (а), после

отжига в течение 60 (б) и 100 (в) часов [9] 

Появление окисных частиц в молекулярном пучке при испаре-
нии вольфрама и молибдена обусловлено присутствием на поверх-
ности металла окислов, которые, являясь легколетучими, удаляются
при сравнительно невысоких температурах. Это подтверждается
данными работы [111] по изучению процесса окисления вольфрама
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методом импульсной масс-спектрометрии и работ [112, 113] по ис-
следованию окисной пленки на поверхности молибдена методами
вторичной ионно-ионной эмиссии. После удаления окислов молеку-
лярный пучок состоит только из атомов металла и испарение стабиль-
но во времени при нагревании и охлаждении.

Из приведенных результатов следует, что в молекулярном пуч-
ке, образующемся при термическом испарении тугоплавких метал-
лов VA и VIA групп периодической системы, кроме атомов металла
могут быть окислы, количество которых определяется режимом на-
грева (температура и время). При этом в силу большой химической
активности ванадия, ниобия и тантала по отношению к кислороду
весьма велика вероятность того, что обычно при термическом испа-
рении этих металлов для получения пленок удаление окислов проис-
ходит не полностью. Так как окислы, содержащиеся в молекулярном
пучке, в зависимости от их количества влияют на фазовый состав
образующихся при конденсации пленок, то, если это не учитывать,
можно прийти к ошибочным выводам о причинах изменения фазо-
вого состава. Ясно, что если неконтролируемым образом изменяется
в молекулярном пучке соотношение между количеством атомов ме-
талла и окислами, то и при препарировании пленок даже в сверхвысо-
ком вакууме фазовый состав их может быть неконтролируемым и не-
воспроизводимым, а данные будут иметь противоречивый характер.
Этим и обусловлено очень большое различие в результатах исследо-
вания фазового состава пленок ванадия, ниобия и тантала, изложен-
ных в ряде работ [114–117]. В случае хрома, молибдена и вольфрама
эти причины несколько менее существенны, однако также могут ока-
заться определяющими.

Применение масс-спектрометрии в сочетании со структурными
методами позволило детально исследовать фазовый состав тонких
пленок переходных металлов V и VI групп, образующихся при кон-
денсации молекулярных пучков различного состава на разных под-
ложках, и выяснить, когда отличие в фазовом составе пленок от
массивных образцов обусловлено примесями, а когда толщиной,
т. е. разделить влияние примесей, содержащихся в молекулярном
пучке, и размерного эффекта [9, 98–103]. 

Так, в конденсированных пленках ниобия, тантала, молибдена и
вольфрама, препарированных при осаждении молекулярного пучка
без примесных частиц, при малой толщине наблюдается гцк-фаза
(таблица 1.2), возникновение которой обусловлено размерным эф-
фектом. При больших толщинах пленки имеют оцк-структуру мас-
сивных образцов.
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Таблица 1.2 [102] 
Параметр решетки гцк-фазы для пленок

некоторых тугоплавких металлов
Конденсированный металл аэкс., Å авыч., Å Толщина пленки, Å

Nb 4,28 4,27 100 
Ta 4,28 4,28 90 
Mo 4,11 4,08 40 
W 4,15 4,11 40 

При осаждении молекулярного пучка, содержащего только атомы
ванадия или хрома, в исследованном интервале толщин пленок (20–
600) Å на подложках из слюды и каменной соли образуется только
оцк-фаза [101]. Отсутствие гцк-фазы в тонких пленках ванадия и хро-
ма связывается [101] с тем, что теплота полиморфного превращения
оцк–гцк для них, вероятно, больше, чем для остальных исследованных
металлов, и поэтому выигрыша в поверхностной энергии недостаточ-
но для стабилизации гцк-фазы даже в самых тонких пленках.

При конденсации «чистого» молекулярного пучка на углеродных
подложках при повышенных температурах в пленках наряду с ме-
таллическими фазами образуются карбиды. Карбиды NbC и TaC 
имеют гцк-структуру с параметрами решетки, близкими к значени-
ям для гцк-фаз чистых металлов; карбиды Мо2С и W2С имеют гекса-
гональную решетку.

Незначительное содержание в конденсируемом пучке молекул

окислов ( 1>>
+

+

MO
M

I
I , где +MI и +МОI – интенсивности ионных

токов металла и его окисла соответственно) приводит к образова-
нию в тончайших пленках металлов V группы фаз с увеличенным
параметром кристаллической решетки: а = 3,04 Å для оцк- и а = 4,30–
4,37 Å для гцк-Nb. 

С увеличением в пучке относительного содержания молекул оки-
слов в пленках наряду с металлическими обнаруживаются и окисные
фазы. Так, в тонких (20–40 Å) пленках ванадия образуется гцк-VO, 
а в более толстых – гцк-VO и оцк-V, при этом в зависимости от коли-
чества VO+ в молекулярном пучке параметр решетки гцк-VO изменя-

ется от 4,04 до 4,12 Å. При 1<
+

+

VO
V

I
I в пленках на каменной соли

одновременно с гцк-VO наблюдается окисел V2O3, а на углеродных
подложках образуется кислородсодержащий карбид γ-VC. 
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При осаждении молекулярного пучка, содержащего заметные

количества (
+

+

MO
M

I
I

∼ 10) примесных частиц, в пленках тантала

электронографически выявляются три фазы: гцк-ТаО (а = 4,41 Å), 
оцк-Та (а = 3,31 Å) и следы ТаО2 с тетрагональной решеткой (а =
4,73 Å и с = 3,08 Å).

В результате конденсации молекулярного пучка со значитель-
ным количеством, кроме атомов Та (или Nb), примесных частиц
ТаО+ и ТаО2

+ (или NbO и NbO2
+) образующиеся пленки представ-

ляют собой смесь Та2О5 и ТаО (или Nb и NbO). 
В пленках металлов VI группы, нанесенных при малых скоро-

стях осаждения из молекулярного пучка, содержащего частицы ме-
талла и окислов, наряду с оцк-фазой металла наблюдаются окислы
Мо2О3, МоO3, W2O3 и WO3. Окислы W2O3 и WO3 имеющие кубиче-
скую структуру, получены впервые [100]. В случае хрома при конден-

сации молекулярного пучка с соотношением 1<<
+

+

CrN
Cr

I
I пленки

представляют собой гцк-CrN. 
Следует отметить, что при толщине пленок 300 Å и больше

обычно наблюдается тетрагональная высокотемпературная моди-
фикация окисла WO3 (а = 5,25 Å и с = 3,91 Å). При толщине меньше
100 Å пленки WO3 имеют кубическую структуру типа ReO3 (рис. 1.13) 
с параметром решетки а = 3,84 ± 0,01 Å. Образование кубической
модификации окисла WO3 при малых толщинах пленок связано
с размерным эффектом [10]. 

Рис. 1.13. Электронограмма кубической модификации WO3 [10] 
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Необходимо отметить, что имеющиеся в литературе данные об
образовании в пленках указанных металлов гцк-фазы с параметром
решетки, превышающим расчетные значения, в соответствии с ре-
зультатами [9, 98–103] связаны с влиянием примесей. Так, в работе
[114] наблюдалась гцк-фаза с параметром а = 4,21 Å в пленках
вольфрама до ∼ 100 Å, препарированных со скоростью ∼ 1 Å/с на LiF 
при температуре 620°С; гцк-фаза (а = 4,22–4,27 Å) в пленках молиб-
дена толщиной 40 Å обнаружена в работе [115]. Учитывая высокую
химическую активность ванадия, следует рассматривать гцк-фазу,
наблюдаемую в пленках, конденсированных в вакууме ∼ 10-4–10-5 мм
рт. ст. [4], как примесную.

Уже отмечалось, что с увеличением содержания примесных час-
тиц в молекулярном пучке при конденсации в пленках наряду с ме-
таллическими фазами образуются примесные фазы (VO, NbO, TaO, 
CrO, CrN) со структурой типа NaCl. Так как пленки тугоплавких ме-
таллов обычно высокодисперсные, то на основании лишь одних
структурных исследований не всегда возможно надежно отделить гцк-
модификации металлов от изоструктурных примесных фаз. Так, в ра-
ботах [115, 116, 118, 119] гцк-фаза с параметром а = 4,41 Å, обнару-
женная в пленках толщиной 40–600 Å, рассматривается как новая мо-
дификация тантала. В пленках тантала, препарированных со скоро-
стью конденсации меньше 0,2 Å/с в вакууме меньше 5⋅10-6 мм рт. ст.,
гцк-фаза с параметром а = 4,42 Å существует до толщин примерно
2 мкм [116, 118] и также отнесена к новой модификации тантала. Как
следует из данных [9, 98–103], она ближе всего к окислу ТаО с пара-
метром а = 4,42–4,44 Å. Аналогично в пленках молибдена толщиной
до 2 мкм, образующихся при катодном распылении [118], когда дав-
ление остаточных газов высокое и скорость конденсации мала, на-
блюдается гцк-фаза, которая не является модификацией молибдена,
а в соответствии с изложенными данными [9, 98–103] и результатами
[120] представляет нитрид γ-MO2N. 

Как следует из экспериментальных данных [9, 98–103], состав
и содержание примесных фаз в пленках могут быть изменены также
путем уменьшения скорости конденсации, когда количество атомов
металла и наиболее активных составляющих остаточных газов, по-
ступающих на подложку, становятся соизмеримыми. Так как в тон-
ких пленках взаимодействие возможно при более низких температу-
рах по сравнению с массивными образцами, то возможно также об-
разование примесных фаз за счет взаимодействия с подложкой. Та-
кая ситуация наблюдалась при осаждении молибдена, вольфрама,
ванадия и др. на углеродные подложки при температурах выше
500°С, когда образовывались карбиды. Если примеси содержатся
в молекулярном пучке и одновременно происходит также взаимо-
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действие с подложкой, то возможно возникновение сложных фаз,
например, образование оксикарбидов ванадия [102]. 

Отдельно следует остановиться на фазовых переходах с увели-
чением толщины в пленках трехокиси вольфрама WO3. В соответст-
вии с [121] при комнатной температуре WO3 существует в виде ром-
бической модификации, переходящей при 740°С в тетрагональную.
Путем изучения температурного расширения для WO3 обнаружен фа-
зовый переход при 900°С, при котором, однако, не наблюдалось из-
менений в структуре. Так как WO3 принадлежит к классу кислородно-
октаэдрических сегнетоэлектриков, для которых при повышении тем-
пературы характерен переход от ромбической к тетрагональной, а за-
тем к кубической модификации, то предполагается, что кубическая
модификация WO3 существует при температурах выше 900°С [121].  

Как было показано в [132], в пленках тоньше 100 Å, препариро-
ванных при температуре подложки 300°С, образуется кубическая мо-
дификация WO3. Если воспользоваться этими результатами и при-
нять, что температура перехода к кубической модификации в массив-
ных образцах равна 900°С, тогда можно вычислить отношение разно-
сти поверхностных энергий тетрагональной и кубической модифика-
ций к теплоте перехода, которое составляет ∆Ω/λ ∼ 5⋅10–7 см. Если
принять ∆Ω ≈ 102 эрг/см2, для теплоты перехода тетрагональной мо-
дификации в кубическую получается λ ∼ 0,1 ккал/моль. Это значение λ
согласуется с имеющимися в литературе данными о теплоте перехода
тетрагональной модификации в кубическую для кислородно-
октаэдрических сегнетоэлектриков [122]. Разумность полученных зна-
чений ∆Ω/λ и λ указывает на то, что при высоких температурах (выше
900°С) в массивных образцах, вероятно, существует кубическая моди-
фикация WO3. Образование кубической модификации WO3 в тонких
пленках свидетельствует о том, что в данном случае фазовая диа-
грамма соответствует случаю, когда фаза с меньшей поверхностной
энергией должна существовать при высоких температурах и с умень-
шением толщины пленки температура перехода понижается.

Влияние остаточных газов на фазовый состав пленок
Структура и фазовый состав конденсированных пленок в значи-

тельной мере зависят от давления и состава остаточных газов, с ко-
торыми взаимодействуют пленки в процессе их препарирования
[10]. При этом максимально возможное содержание примесей
в пленке, обусловленных остаточными газами, определяется отно-
шением числа молекул газа, попадающих на подложку в единицу
времени, к числу атомов (молекул) испаряемого вещества, конден-
сирующихся на подложке в единицу времени. Обычно считается, что
коэффициент конденсации газов 0,1 или меньше, поэтому количест-
во газовых примесей значительно меньше, чем следует из указанно-
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го отношения. Однако при учете влияния остаточных газов прежде
всего следует принимать во внимание парциальное давление наибо-
лее активных по отношению к испаряемому веществу составляю-
щих, поскольку в этом случае коэффициент конденсации для них
может быть близким к единице.

Поскольку практически для всех основных компонентов остаточ-
ных газов обычно температура подложки при препарировании пленок
выше критической, т. е. они не конденсируются, но их молекулы на
фронте осаждения металлической пленки могут захватываться тем
или иным адсорбционным механизмом. Для описания происходящих
при этом процессов результативной оказалась концепция многоста-
дийности захвата газовых частиц растущим конденсатом [128]. В со-
ответствии с этой концепцией первой стадией является физсорбция
молекул газа на свободной поверхности растущего металлического
слоя, вторая стадия – миграция слабосвязанных физсорбированных
молекул до встречи с активными центрами, на которых они диссо-
циируют. Последующие стадии соответствуют хемосорбции и заму-
ровыванию хемосорбированных газовых частиц очередным моносло-
ем конденсируемого металла. При этом, как показано в работе [128], 
в зависимости от соотношения термодинамических параметров
определяющими будут не только процессы на поверхности растущего
слоя, но и процессы в межзеренном пространстве и, в частности, с
участием уже замурованных частиц.

Роль остаточных газов особенно существенна при препарировании
пленок химически активных веществ, имеющих малую упругость паров
при высоких температурах. Для них трудно резко уменьшить влияние
остаточных газов путем увеличения скорости конденсации даже в
сверхвысоком вакууме. Это в большей мере справедливо для таких ту-
гоплавких металлов, как молибден, вольфрам и особенно ниобий и
тантал. И действительно, большинство исследований пленок указан-
ных металлов [18] выполнено при скоростях конденсации, значительно
меньших, чем 1 Å/с; при этом обычно чем ниже было достигнутое дав-
ление остаточных газов, тем меньше была и скорость осаждения.

В связи с этим многие результаты, полученные для таких пле-
нок, в частности результаты, относящиеся к их полиморфности, ос-
тавались неоднозначными.

Указанные причины в значительной мере и предопределили
выбор металлов V (V, Nb, Ta) и VI (Cr, Mo, W) групп в работах [123–
127] для изучения влияния остаточных газов на структуру и фазовый
состав пленок, чтобы отделить полиморфизм, связанный с размер-
ным эффектом, от «псевдополиморфизма», обусловленного приме-
сями из остаточных газов. Так как влияние примесей, содержащихся
в конденсируемом пучке, было изучено [9, 98–103] на пленках туго-
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плавких оцк-металлов V и VI групп, то для них же представляется
целесообразным детально рассмотреть и роль остаточных газов на
основании имеющихся результатов [123–128]. 

Пленки тугоплавких металлов [9] препарировались со скоро-
стью конденсации от сотых долей ангстрема в секунду до нескольких
десятков и сотен ангстрем в секунду в вакууме 10-5–10-8 мм рт. ст.
Испарение вольфрама, молибдена, ниобия и тантала осуществля-
лось из капли, образующейся в месте контакта двух проволок этих
металлов при пропускании электрического тока. Такая методика
при своей простоте обеспечивала высокую чистоту испаряемого ме-
талла и позволяла препарировать пленки при фиксированной скоро-
сти конденсации до 20 Å/с.

При этом были получены обширные данные о влиянии соотно-
шения между давлением остаточных газов и скоростью конденсации
исследуемых металлов на фазовые состояния и структуру форми-
рующихся пленок. Ниже кратко рассматриваются лишь основные,
наиболее характерные результаты этих исследований [123–128]. 

Так, пленки ванадия, конденсированные со скоростью ~ 1 Å/с
в вакууме ~ 105 мм рт. ст. на подложку из каменной соли при ком-
натной температуре, до толщины 100 Å являются аморфными. При
больших толщинах наблюдается гцк-фаза с решеткой типа NaCl 
(а = 4,11–4,06 Å), представляющая собой окисел VO.  

В пленках, конденсированных со скоростью меньше ~ 0,01 Å/с
в вакууме ~ 10-8 мм рт. ст., образуется гцк-фаза, близкая по своему со-
ставу к окислу VO. При больших скоростях конденсации пленки толщи-
ной от нескольких ангстрем и выше имеют только оцк-структуру.

Фазовый состав пленок хрома [125, 128], препарированных в ва-
кууме 10-5 мм рт. ст., как и пленок ванадия, существенно зависит от
скорости конденсации. При скорости конденсации меньше 0,25 Å/с
и температурах подложки 375–775 К в пленках образуется окисел CrO. 
При более низких температурах подложки пленки являются аморф-
ными. Если скорость конденсации увеличивается до 0,5 Å/с, то окисел
CrO наблюдается до температуры 475 К, а выше пленки имеют оцк-
структуры массивных образцов хрома. При распаде окисла CrO в
пленках толщиной до 150 Å обнаружено образование модификации
окисла Cr2O3 с кубической решеткой типа шпинели (а = 8,35 Å) [125]. 

Аналогично в пленках ниобия и тантала, полученных при скорости
конденсациименьше 1 Å/с и при 0,1–0,2 Å/с соответственно на подложках
из NaCl, в зависимости от толщины и температуры наблюдаются
аморфная, гцк- или оцк-фазы. Формирующаяся при конденсации ниобия
гцк-фаза имеет параметр решетки a = 4,35 Å и относится к типу NaCl, 
она больше всего соответствует окислу NbO. В пленках тантала гцк-фаза
с параметром решетки a = 4,45 Å близка кTaO.  
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Увеличение скорости конденсации выше 5 Å/с приводит к обра-
зованию в пленках ниобия гцк-фазы с параметром решетки а = 4,27 Å, 
которая, как показано в работе [9], представляет модификацию ниобия,
возникновение которой обусловлено размерным эффектом. Гцк-фаза
с параметром решетки а = 4,27 Å наблюдается также в пленках нио-
бия при толщинах до 160 Å, препарированных со скоростью конденса-
ции 1 Å/с на подложках при температуре 325 К в вакууме 5·10-8–1·10-7 мм
рт. ст., создаваемом при помощи системы безмасляной откачки.

Исследования пленок молибдена и вольфрама, препарированных
в вакууме 5 ⋅10-5–5⋅10-7 мм рт. ст. при скорости конденсации до 20 Å/с
на подложках из монокристаллов каменной соли при температурах
20–500°С, показали [9, 123, 125], что в зависимости от их толщины
и температуры подложки наблюдаются аморфная фаза, оцк-фаза,
известная для массивных образцов, и гцк-фаза, являющаяся моди-
фикацией этих металлов и возникновение которой обусловлено
размерным эффектом (рис. 1.14). Параметр решетки для оцк-фазы
в пленках молибдена, препарированных при температуре подложки
570 К и скорости конденсации 2 Å/с, соответствует значению для
массивных образцов. При больших скоростях конденсации и малых
толщинах обнаруживается некоторое уменьшение параметра ре-
шетки, связанное с действием размерного эффекта. Это свидетель-
ствует о том, что при препарировании пленок молибдена и вольф-
рама в указанных вакуумных условиях с большой скоростью конден-
сации (8–20 Å/с) влияние остаточных газов незначительно.

Рис. 1.14. Электронограммы аморфной (а), гцк- (б) и оцк- (в) фаз,
образующихся в пленках молибдена [10] 

Как для пленок молибдена, так и вольфрама, температуры, соот-
ветствующие переходом от аморфной к оцк-фазе (Та→β), от аморфной
к гцк-фазе (Та→α) и от гцк- к оцк-фазе, с увеличением толщины пони-
жаются [3]. На основании экспериментальных данных построены диа-
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граммы (рис. 1.15), которые описывают фазовый состав пленок мо-
либдена и вольфрама в зависимости от их толщины и температуры
и согласуются с полученными в [9, 11] диаграммами (T* и 1/d* соот-
ветствуют тройной точке). На основании этих диаграмм оценены
разности поверхностных энергий наблюдаемых фаз и теплоты фазо-
вых переходов (таблица 1.3), измерение которых на массивных образ-
цах в силу отсутствия этих переходов вообще невозможно.

Рис. 1.15. Фазовые диаграммы для пленок молибдена (а) и вольфрама (б)

В тонких пленках хрома, молибдена и вольфрама при уменьшении
скорости конденсации ниже определенного значения, зависящего от
давления остаточных газов, наблюдается фаза со структурой типа β-W 
[126]. Так, в вакууме (1–5)⋅10-5 мм рт. ст. в пленках хрома фаза типа β-W 
образуется при скорости конденсации меньше 17 Å/с, а в вакууме
2⋅10-8 мм рт. ст. – при 0,2 Å/с и меньше. В пленках вольфрама эта фаза
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обнаруживается при скорости конденсации меньше 0,3 Å/с в вакууме
2⋅10-5 мм рт. ст. и при меньше 0,1 Å/с в вакууме 5⋅10-7 мм рт. ст. При та-
ких же примерно условиях, как и для вольфрама, фаза типа β-W впер-
вые обнаружена в пленках молибдена [126]. 

Таблица 1.3 [123] 
Значения ∆Ω и λ для фазовых переходов в пленках W и Mo 

∆Ω / λ, см ∆Ω/2, эрг/см2 λ, кал/мольФазовый
переход W Mo W Mo W Mo 

σα – σaа→ α 7⋅10-8 5⋅10-8 

110 70 
790 680 

σβ – σaа→ β 5,6⋅10-7 9,6⋅10-7 

350 290 
280 130 

σβ – σα
α → β 5,6⋅10-7 9,5⋅10-7 

240 220 
210 50 

При этом в пленках хрома и молибдена фаза типа β-W наблюдается
всегда одновременно с оцк-фазой металла и сохраняется лишь до опре-
деленной толщины пленки, зави-
сящей от температуры подложки
в процессе конденсации. При
больших толщинах пленки явля-
ются однофазными и представ-
ляют оцк-металл (рис. 1.16). 

В пленках вольфрама β-W 
наблюдается при всех исследо-
ванных толщинах (до 300 Å), за-
висимости фазового состава от
их толщины не обнаружено. При
этом в отличие от хрома и мо-
либдена при конденсации со
скоростью, меньшей 0,2 Å/с,
пленки вольфрама по электро-
нографическим данным состоят
только из фазы типа β-W [126]. 

В соответствии с элек-
тронографическими данными
[126] в пленках хрома и мо-
либдена фаза со структурой
типа β-W неустойчива при комнатной температуре и со време-
нем или при повышении температуры распадается по реакции
3М3О = 7М + М2О3. В случае вольфрама распад фазы типа β-W 

Рис. 1.16. Изменение температурного
интервала образования фазы со
структурой типа β-W с толщиной
в пленках хрома, препарированных при
скорости конденсации 2 Å/с в вакууме

1⋅10–5 мм рт. ст. [126] 
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происходит при нагреве пленок в электронографе в интервале
температур 700–750°С.

В пленках сплавов молибден–вольфрам переменного состава
[128], препарированных при малой скорости конденсации, также об-
наружено образование фазы со структурой типа β-W, параметр ре-
шетки которой зависит от состава. Изучена зависимость параметра
решетки типа β-W в сплавах молибден–вольфрам и температуры, до
которой она устойчива, от концентрации.

На основании детальных экспериментальных исследований [126] 
и сопоставления их с другими имеющимися данными [130] показано,
что фазы со структурой типа β-W, образующиеся в пленках хрома, мо-
либдена и вольфрама, следует рассматривать не как чистые модифи-
кации этих металлов, возникновение которых обусловлено размер-
ным эффектом, а как соответствующие окислыМ3О.

Изложенные результаты исследований [9, 98–103, 123] убеди-
тельно показывают, что фазовый состав пленок наряду с размерным
эффектом определяется не абсолютным значением давления оста-
точных газов, а соотношением между числом поступающих на под-
ложку атомов металла и наиболее активных примесей из остаточ-
ных газов, зависящем от скорости конденсации, температуры под-
ложки и давления остаточных газов.

Позже в работах [131–133] были проведены комплексные иссле-
дования пленок тугоплавких переходных металлов с применением
электронографии и электронной микроскопии, методом электросо-
противления и масс-спектрометрии остаточной атмосферы и анали-
за элементного состава испаряемого материала и конденсированной
пленки методом вторично-ионной масс-спектрометрии. Было полу-
чено, что при конденсации в вакууме 5·10-5–5·10-6 мм рт. ст., созда-
ваемом при помощи диффузионных масляных насосов, ультратон-
ких (~ 10 Å) или тонких (~ 100 Å) пленок наблюдается образование
ряда аномальных фаз. При этом было показано, что образующие
аномальные фазы являются не полиморфными модификациями,
а примесными фазами внедрения или химическими соединениями,
образующимися в результате взаимодействия с газами, находящи-
мися в остаточной атмосфере или растворенными в испаряемом
металле, а также с примесями, адсорбированными на подложке.

Исследования фазового и элементного состава и электрофизи-
ческих свойств были дополнены также поиском аномальных фаз
в ультратонких пленках, препарированных при давлении остаточных
газов 1·10-8–5·10-9 мм рт. ст., создаваемом при помощи безмасляных
средств откачки. В этих условиях наблюдались типичные для мас-
сивных образцов фазы и лишь при очень малых скоростях конденса-
ции (10-1–10-2 Å/с) фиксировались также аномальные фазы в пленках
с эффективной толщиной порядка десятков ангстрем.
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Результаты этих работ по существу согласуются с данными [9, 98–
103], рассмотренными выше. Однако на основании этих исследований
в [133] делается общий вывод о том, что аномальные фазы образуются
в образцах малых размеров в результате взаимодействия с атомами
остаточной атмосферы и подложки, т. е. делается принципиальный вы-
вод о невозможности размерного полиморфизма.

Убедительной иллюстрацией влияния примесей, содержащихся
в молекулярном пучке и поступающих из остаточных газов, одно-
временно с примесями, адсорбированными на подложке или посту-
пающими из подложки, являются обстоятельные исследования осо-
бенностей структурного и фазового состояния пленок, образующих-
ся при испарении и конденсации титана на различных подложках при
изменении условий конденсации в широких пределах [134–140]. Ос-
новным итогом этих работ является наблюдение слоистой структу-
ры пленок, обусловленной прежде всего высокой химической актив-
ностью и поступлением примесей, адсорбированных предваритель-
но подложкой. При этом показано, что слоистость может прояв-
ляться как в изменении субструктуры с толщиной при неизменном
фазовом составе, так и в изменении фазового состояния с толщи-
ной. Эти данные наглядно показывают необходимость строгого уче-
та физико-технологических параметров конденсации для однознач-
ного выяснения отличия состояния и свойств пленок, (особенно хи-
мически активных веществ) от массивных образцов.

1.3.2.2. О фазовом составе пленок некоторых редкоземельных металлов
Рассмотренные выше достаточно подробно экспериментальные

данные [9, 98–103] о влиянии размерного эффекта, а также состава
молекулярного пучка, примесей из остаточных газов и взаимодейст-
вия с подложкой на фазовые переходы в конденсированных пленках
относятся к металлам, имеющим в массивных образцах неплотно
упакованную структуру.

Эти результаты показывают, что требование наименьшей сум-
марной поверхностной энергии малых частиц, из которых состоят
пленки на начальных стадиях конденсации при малой средней тол-
щине, лучше будет удовлетворяться при образовании частиц фаз,
обладающих меньшей поверхностной энергией при меньшей анизо-
тропии ее по сравнению с фазами, существующими в массивных об-
разцах. Поэтому можно ожидать [10] и появления в результате дей-
ствия размерного эффекта полиморфных превращений в конденси-
рованных пленках металлов, имеющих в массивных образцах гекса-
гональную структуру, так как частицы металлов с гексагональной
решеткой не могут быть огранены только плотноупакованными
гранями с минимальной поверхностной энергией.
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Экспериментальные данные [18, 115] относятся, главным обра-
зом, к химически активным тугоплавким гпу-металлам Zr, Hf, Re, Os, 
пленки которых препарировались в таких вакуумных условиях, когда
велико влияние остаточных газов. Образование гцк-фазы в пленках
титана наблюдалось при конденсации с большой скоростью в вакууме
~ 10-9 мм рт. ст. [144]. Значения параметров решетки гцк-фазы, обна-
руженной в пленках Zn, Hf, Re, Os [18], значительно превышают вы-
численные, исходя из атомных диаметров этих металлов.

Для исследований размерного полиморфизма [142, 143] была
выбрана группа редкоземельных металлов (Y, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, 
Tm), имеющих при комнатной температуре гпу-решетку типа Mg 
(с/а = 1,57–1,59), а вблизи температуры плавления – оцк-структуру.

Для выяснения характера взаимодействия редкоземельных метал-
лов с остаточными газами предварительно было проведено масс-
спектрометрическое изучение состава конденсируемых молекулярных
пучков и остаточных газов. Показано [142, 143], что в процессе конден-
сации редкоземельные металлы интенсивно поглощают кислород
и воду. Наиболее активным элементом из исследуемого ряда является
диспрозий. Молекулярные пучки всех указанных металлов состоят из
одноатомных частиц. В области температур 800–1800 К в молекуляр-
ных пучках не обнаружены окислы, карбиды и нитриды редкоземельных
металлов. В связи с высокой химической активностью редкоземельных
металлов и их чувствительностью к составу остаточных газов при испа-
рении и конденсации препарирование пленок проводилось в высоком
вакууме (3·10-9 мм рт. ст.) при изменении скорости осаждения от 0,1 до
50 Å/с и температуре подложки 320 К. С целью предупреждения даль-
нейшего взаимодействия с окружающей атмосферой пленки на угле-
родных подложках после прекращения конденсации в ряде эксперимен-
тов сразу же покрывались тонким слоем хрома, который не взаимодей-
ствует с редкоземельными металлами.

Электронографически установлено [142, 143], что в пленках ред-
коземельных металлов толщиной до 50–60 Å, конденсированных на
монокристаллах каменной соли, образуется гцк-фаза, неизвестная
в массивных образцах. При увеличении толщины пленок наряду с гцк-
фазой появляется гпу-фаза, содержание которой с толщиной возрас-
тает. Обе фазы, гцк и гпу, сосуществуют до толщины 300–400 Å. 

С увеличением давления остаточных газов до 5·10-8–5·10-7 мм рт.
ст. и уменьшением скорости конденсации до 0,2–0,1 Å/с параметр ре-
шетки гцк-фазы возрастает, причем тем больше, чем меньше ско-
рость конденсации или чем больше давление остаточных газов.

В пленках диспрозия уже при скорости конденсации меньше
0,2 Å/с в вакууме 5·10-7 мм рт. ст. четко обнаруживается окисел Dy2O3.
Полагая, что концентрация газовых примесей, растворенных в плен-
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ке, в первом приближении обратно пропорциональна толщине, по за-
висимости параметра решетки от толщины (рис. 1.17) найдено значе-
ние параметра решетки чистой гцк-фазы. Полученный таким образом
параметр решетки гцк-фазы совпадает со значением, определенным
по пленкам, препарированным в вакууме (2–3)·10-9 мм рт. ст. с приме-
нением защитных слоев из хрома [142]. 

Рис. 1.17. Зависимость параметра решетки гцк-фазы от обратной
толщины для пленок гадолиния (а) и тербия (б) [143] 

Длительная выдержка пленок, имеющих гцк-решетку, на воздухе
или прогрев их электронным пучком в электронографе в вакууме
~ 5·10-5 мм рт. ст. приводит к увеличению параметра с последующим
образованием окисла М2О3. Наибольшую склонность к окислению про-
являют пленки диспрозия. Так, пленка диспрозия толщиной 80 Å, не-
защищенная слоем хрома, уже после выдержки на воздухе в течение
двух часов полностью состоит из окисла Dy2O3.

При использовании [142] в соответствии с рекомендациями [145] 
для защитных слоев алюминия в трехслойных пленках, например,
Al/Dy/Al, общей толщиной до ~ 800 Å также наблюдается гцк-фаза со
значительно увеличенным параметром кристаллической решетки
(5,28–5,32 Å). Параметр решетки гцк-фазы для таких трехслойных пле-
нок тем больше, чем тоньше пленка редкоземельного металла и чем
выше температура в процессе конденсации. Прогрев трехслойных об-
разцов Al/Dy/Al электронным пучком в электронографе приводит к об-
разованию интерметаллического соединения DyAl2 (рис. 1.18). 

В пленках редкоземельных металлов, конденсированных в ва-
кууме (2–3) ·10-9 мм рт. ст. на углеродных подложках с последующим
нанесением слоев хрома, параметр решетки гцк-фазы значительно
меньше и ближе к расчетному, а область сосуществования гцк- и гпу-
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фаз смещается до толщины ~ 150 Å. Обнаружено также уменьшение
параметра решетки гцк-фазы с уменьшением толщины, что связано
с размерным эффектом.

Рис. 1.18. Электронограммы трехслойных пленок Al/Dy/Al в исход-
ном состоянии (а – гцк-Dy и Al) и после прогрева электронным

пучком (б – DyAl2)

Экспериментально найденные значения параметра решетки гцк-
фаз aэ (таблица 1.4) несколько больше расчетных ав, что, по-видимому,
может быть связано с изменением конфигурации атомов от эллипсо-
идной к сферической при переходе от гпу- к гцк-структуре.

Необходимо отметить, что прямыми электронографическими на-
блюдениями структуры пленок иттрия непосредственно в процессе
конденсации в сверхвысоком вакууме (10-9–10-10 мм рт. ст.) установлено
также образование гцк-модификации в тончайших пленках и увеличе-
ние параметра решетки с увеличением содержания кислорода [146]. 

Таблица 1.4 [143] 
Параметр решетки гцк-фазы для пленок некоторых

редкоземельных металлов
Металл Y Cd Tb Dy Ho Er Tm 

аэ, Å 5,16 5,14 5,12 5,10 5,09 5,08 5,06 

ав, Å 5,12 5,10 5,04 5,02 5,00 4,97 4,94 

Результаты измерения электросопротивления пленок редко-
земельных металлов во время их конденсации на ситалловых под-
ложках в вакууме (2–3) ·10-9 мм рт. ст. хорошо согласуются со
структурными данными [143]. Например, в пленках гольмия по из-
мерениям электросопротивления гцк-фаза существует до толщины
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40–60 Å, а гпу-фаза – при толщинах больше 130–170 Å, что соответ-
ствует электронографическим исследованиям.

Эти результаты [143] указывают также, вероятно, на то, что тол-
щина перехода гпу–гцк для исследованных пленок редкоземельных
металлов увеличивается с повышением температуры, что согласуется
с рассмотренными в начале главы фазовыми диаграммами.

Если воспользоваться данными работы [147], в которой для эр-
бия переход гпу–гцк предполагается при температуре ~ 1300 К, а
для теплоты такого перехода принять среднее значение, характер-
ное для металлов, у которых имеется такой переход [148], то полу-
чается, что разность поверхностных энергий гпу- и гцк-фаз для эрбия
составляет ~ 20 эрг/см2.

Изложенные экспериментальные исследования [142, 143] пока-
зывают, что в тонких пленках редкоземельных металлов (Y, Gd, Tb, 
Dy, Ho, Er, Tm) на начальных стадиях конденсации в условиях, когда
сведено к минимуму влияние примесей, в результате действия раз-
мерного эффекта образуется неизвестная в массивных образцах гцк-
модификация. Действительно, для кубических решеток габитус кри-
сталла может определяться одной характеристической гранью (для
гцк – (111) [149]). Грань (111) для гцк-кристаллов является наиболее
плотноупакованной и обладает наименьшей поверхностной энерги-
ей. Согласно электронно-микроскопическим данным в островковых
пленках малые частицы металлов с гцк-решеткой имеют форму,
приближающуюся к сферической, и огранены плоскостями (111) 
[150–152]. Следовательно, для таких частиц вследствие минимума
поверхности и удельной поверхностной энергии достигается наи-
меньшая суммарная поверхностная энергия. Для кристаллов с гпу-
решеткой базисные грани, обладающие минимальной поверхност-
ной энергией, не дают замкнутой кристаллической формы [153], т. е.
всегда будут присутствовать и неплотноупакованные грани. Это
различие и приводит к тому, что суммарная поверхностная энергия
для частицы гцк-фазы меньше, чем для такой же частицы гпу-фазы.
Поэтому, если учесть, что теплота перехода гпу–гцк обычно мала, на
начальных стадиях конденсации в островковых пленках оправдано об-
разование в малых частицах гцк-фазы и в пленках металлов, имеющих
в массивных образцах гпу-структуру.

Изложенные данные о наблюдении в тонких пленках и малых
частицах неизвестных в массивных образцах фаз и об изменении
температуры полиморфных превращений с изменением характерно-
го размера и других физико-технологических параметров на приме-
ре, главным образом, переходных тугоплавких металлов, указывают
на то, что при рассмотрении полиморфных превращений в конден-
сированных пленках необходимо учитывать, что при вакуумной кон-
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денсации и других конденсационных методах основными примеся-
ми, которые могут содержаться в пленках, являются газовые приме-
си различной природы. Даже при очень малой растворимости газов
в тех или иных металлах весьма существенным является то, что рас-
творение всегда сопровождается уменьшением свободной энергии,
при этом уменьшается как объемное слагаемое, так и поверхностная
энергия. Особенно существенное уменьшение поверхностной энер-
гии вызывают вещества, которые по отношению к данному мате-
риалу являются поверхностно активными. Если учесть, что с умень-
шением размера частиц или толщин пленок предельная раствори-
мость увеличивается, то это наряду с размерным эффектом (мало-
стью характерного размера), обуславливающим образование фаз
с минимальной поверхностной энергией и движущей силой которого
является стремление к уменьшению поверхностной энергии, будет
также способствовать стабилизации таких фаз, поскольку растворе-
ние примесей сопровождается уменьшением и объемного слагаемого
свободной энергии. Это, вероятно, является одной из важнейших при-
чин, затрудняющих однозначное в ряде случаев отделение размерного
полиморфизма от примесного. Имеющиеся данные для тугоплавких
переходных металлов показывают, что это особенно сложно, если при-
месные фазы, образованные основным элементом с газом-примесью,
изоморфны с фазами, обусловленными размерным эффектом, и обра-
зуют с ними твердые растворы. Однако это не может служить основа-
нием для принципиального исключения возможности размерного по-
лиморфизма в нанообъектах, т. е. наблюдения образования в них неиз-
вестных в массивных образцах фаз. В пользу этого свидетельствует
выполненный в работе [172] анализ накопленных в последние годы экс-
периментальных и теоретических исследований, на основании которо-
го делается вывод о формировании в малых частицах оцк-веществ, со-
держащих менее 10 тысяч атомов, гцк-модификации.

1.3.3. Образование аморфной фазы
В конденсированных пленках многих веществ при определенных

условиях наблюдается образование аморфной фазы. Это не противо-
речит рассмотренным в начале главы фазовым диаграммам, согласно
которым равновесное состояние малых образцов на начальной стадии
их формирования является жидким, которое в принципе может слу-
жить основой для формирования аморфных слоев.

Имеющиеся монографии и обстоятельные обзоры [21, 141, 154, 
155] достаточно полно освещают накопленные экспериментальные
исследования аморфной фазы в конденсированных пленках. Из ана-
лиза этих работ следует, что при конденсации на подложках, имею-
щих температуру ниже некоторого определенного для каждого ве-
щества значения Тa,∞, аморфная фаза образуется в толстых пленках.
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Переход аморфной фазы в кристаллическую сопровождается выде-
лением теплоты кристаллизации ее (λа). При этом для кристаллиза-
ции аморфной фазы в толстых пленках необходим нагрев до более
высокой температуры, чем температура подложки Тa,∞, ниже кото-
рой она образуется в процессе конденсации.

Если температура подложки выше Тa,∞, то аморфная фаза в плен-
ках в процессе конденсации сохраняется лишь до определенной тол-
щины, при которой она переходит в кристаллическую фазу и которая
уменьшается с повышением температуры подложки. Тщательные ис-
следования зависимости толщин перехода аморфной фазы в кристал-
лическую от температуры подложки выполнены в работах [21, 141, 
154, 155] при низкотемпературной конденсации ряда металлов. Сле-
дует также отметить, что для пленок некоторых веществ (селен,
кремний и др.) подобная зависимость не обнаружена.

Однако, несмотря на большое количество работ по наблюдению
аморфной фазы в конденсированных пленках, они не лишены проти-
воречий и нет единого подхода при анализе влияния размерного эф-
фекта на образование и устойчивость аморфной фазы. Так, например,
если в большинстве работ полученные разными исследователями для
различных веществ данные указывают на монотонную зависимость
температуры перехода аморфной фазы в кристаллическую от толщи-
ны пленки, то в работах [141, 156, 157] по низкотемпературной кон-
денсации ряда металлов (Fe, Yb, Bi, Ga) наблюдался резкий обрыв
указанной зависимости при определенной толщине, зависящей от ме-
талла, т. е. выше некоторой толщины при всех температурах подложки
пленки в процессе конденсации переходят в кристаллическое состоя-
ние. Однако позже было показано [157], что этот эффект связан с ус-
ловиями проведения экспериментов, а именно с разогревом конденса-
та под влиянием теплового воздействия испарителя вследствие плохой
теплопроводности подложки и выделения теплоты конденсации.

Как следует из исследований работ [124–127], аморфная фаза
в конденсированных пленках тугоплавких оцк-металлов (V, Nb, Ta, Cr, 
Mo, W) наблюдается при температурах подложки, близких к комнат-
ной. При этом толщина, до которой сохраняется аморфная фаза, как
и в случае других веществ, увеличивается с понижением температуры
до некоторого значения Та, ∞, [158]. На образование и стабильность
аморфной фазы в пленках тугоплавких металлов значительно влияют
примеси, главным образом остаточные газы, а именно они значи-
тельно повышают температуру Та, ∞, соответствующую переходу от
образования поликристаллической пленки к аморфной в процессе
конденсации. Так, например, в пленках ванадия на основании измере-
ния электросопротивления отчетливо наблюдается переход от
аморфной к кристаллической фазе в процессе конденсации в вакууме
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∼ 1⋅10-9 мм рт. ст. на подложке, находящейся при температуре жидко-
го азота, а в вакууме ~ 1⋅10-6 мм рт. ст. – при комнатной температуре.

На рис. 1.19 приведе-
на зависимость толщины
перехода аморфной фазы
в кристаллическую от тем-
пературы подложки для
пленок соединения GeTe, 
которые слабо чувстви-
тельны к давлению оста-
точных газов, по данным
работы [159]. Такая же за-
висимость при конденса-
ции GeTe была получена
и в работе [160], в которой
калориметрически опре-
делена также теплота
кристаллизации аморф-
ных пленок GeTe, равная
λа = 1 ± 0,2 ккал/моль.

Поскольку при температурах подложки выше Та,∞ толщина, до
которой сохраняется аморфная фаза, зависит от температуры, т. е.
образование ее в предположении о меньшей величине поверхност-
ной энергии аморфной фазы (σа) по сравнению с кристаллической
обусловлено размерным эффектом, то для описания этой зависимо-
сти используется обычно выражение [21] 







 ⋅

λ
∆Ω+= ∞ d

TT a
ada

21,, , (1.16) 

где ∆Ωa = σs – σа.
По данным, приведенным на рис. 1.19, при помощи выражения

(1.16) вычислена зависимость величины ∆Ωa для пленок GeTe от
температуры (рис. 1.20), графическим дифференцированием кото-
рой получена также зависимость температурного коэффициента

( )
T

a

∂
∆Ω∂ от температуры (рис. 1.21). 

Из рис. 1.20 и 1.21 видно, что при приближении к температуре Та,∞
величина ∆Ωa значительно уменьшается, а ее температурный коэф-

фициент ( )
T

a

∂
∆Ω∂ сильно возрастает. Такое изменение ∆Ωa и ( )

T
a

∂
∆Ω∂

с температурой объясняется [9] следующим образом.

Рис. 1.19. Зависимость температуры пере-
хода аморфной фазы (а) в кристаллическую (к)

от толщины пленки для GeTe [159] 
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Рис. 1.20. Изменение разности поверхностных энергий кристаллической
и аморфнойфаз для пленок GeTe в зависимости оттемпературы [9] 

Рис. 1.21. Температурная зависимость величин
( )

T
a

∂
∆Ω∂

для пленок

GeTe (справа вверху показан качественный характер зависимости
теплоемкости пленок от температуры подложки) [9] 

В соответствии с [17] можно получить, что

a
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и, следовательно,
( ) a

Pa
s
Ps

a CC
T

⋅α+⋅α−=
∂
∆Ω∂ . (1.18) 

Здесь СР – теплоемкость при постоянном давлении, а α – постоян-
ный коэффициент, зависящий от объемного и поверхностного коор-
динационных чисел и поверхностной плотности атомов соответст-
венно для кристаллической (s) и аморфной (а) фаз. Из выражения
(1.18), если предположить, что температурный коэффициент по-
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верхностной энергии аморфной фазы
T

a

∂
σ∂ , подобно жидкой фазе,

постоянен, следует, что полученное изменение ( )
T

a

∂
∆Ω∂ обусловлено,

в основном, уменьшением теплоемкости кристаллической фазы с по-
нижением температуры при приближении к Та, ∞. Такое изменение
теплоемкости кристаллической фазы может быть вызвано, вероят-
но, увеличением содержания неравновесных дефектов [9], образую-
щихся в пленке в процессе конденсации при понижении температу-
ры подложки вследствие уменьшения подвижности частиц на под-
ложке, что согласуется с экспериментом [155]. Уместно отметить,
что вблизи температуры плавления Тs теплоемкость кристалличе-
ской фазы возрастает за счет увеличения концентрации вакансий

[161–163]. Однако характер зависимости прироста ( )








∂
∆Ω∂

∆
T

a от

температуры в предположении постоянства величины a
Pa C⋅α сви-

детельствует об изменении энергии образования дефектов с темпе-
ратурой конденсации, что согласуется с увеличением различного ти-
па дефектов в конденсированных пленках при уменьшении темпера-
туры подложки. Это указывает, вероятно, на то, что формирование
аморфной фазы при температурах подложки ниже Та, ∞ связано не
с размерным эффектом, а с кинетикой процесса конденсации.

Исходя из того, что аморфная фаза во всем интервале температур
до температуры плавления в массивных образцах является термоди-
намически неравновесной, в работе [158] предполагается, что, по-
видимому, зависимость толщин перехода аморфной фазы в кристалли-
ческую от температуры, ограничивающая область устойчивости
аморфной фазы за счет размерного эффекта, должна экстраполиро-
ваться к абсолютному нулю при увеличении толщин, а не к температу-
ре Та,∞, как это обычно делается [21] при анализе экспериментальных
данных.Например, на рис. 1.22 представлена зависимость температуры
перехода аморфной фазы к кристаллической от обратной толщины для
пленок галлия и висмута по данным [164, 165], которые из низкотемпе-
ратурных исследований подобного типа наиболее полные. Эти резуль-
таты свидетельствуют в пользу высказанного предположения.

Поскольку при температурах подложки ниже Та,∞ в толстых плен-
ках аморфная фаза является неравновесной, то, вероятно, можно гово-
рить о перегретой аморфной фазе. Но так как при T < Та,∞ аморфная
фаза сохраняется в толстых пленках вследствие недостаточности диф-
фузионных процессов, то следовало бы, по-видимому, говорить об об-
разовании неупорядоченного конденсата, т. е. конденсации помеханизму
пар – неупорядоченный конденсат. Следовательно, аморфная фаза, об-
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разующаяся при температу-
рах T > Та,∞ и при T < Та,∞,
может иметь различное
строение; при этом в толстых
аморфных пленках, препари-
рованных при T < Та,∞, со
временем возможно измене-
ние координационной струк-
туры. Эти предположения
подтвердили исследования
координационной структуры
пленок висмута, полученных
при низкотемпературной
конденсации [21]. 

Указанные факторы бу-
дут сказываться на величине
поверхностной энергии
аморфных пленок, сформи-
ровавшихся при T < Та, ∞. В то же время, как следует из рис. 1.20, по-
верхностная энергия образующейся при T > Та, ∞ аморфной фазы, как
и кристаллической, слабо зависит от температуры.

Соображения о том, что не малая диффузионная подвижность
атомов определяет формирование аморфных пленок при температурах
подложки T > Та,∞, а именно то, что они представляют собой энергети-
чески более выгодное состояние в силу того, что поверхностная энер-
гия аморфной фазы меньше, чем кристаллической, подтверждаются
также, например, следующими экспериментальными данными. При
конденсации сурьмы на нейтральной аморфной подложке при комнат-
ной температуре образуется аморфная фаза, а из электронно-микроско-
пических наблюдений за кинетикой формирования конденсата следует,
что длина пробега атомов на поверхности подложки порядка 1000 Å. 
Это подтверждают и данные о зависимости толщины перехода аморф-
ной фазы в кристаллическую при постоянной температуре от материа-
ла подложки. Так, при конденсации на стекле и на меди при темпера-
туре жидкого гелия аморфная фаза в пленках висмута наблюдается до
различных толщин, а на поликристаллической пленке висмута, т. е. на
собственных кристаллах, аморфная фаза при низкотемпературной кон-
денсации в тех же условиях не образуется [156–157]. 

Известно, что чем меньше координационное число для конден-
сируемого вещества в массивных образцах, тем выше температура
Та, ∞, т. е. с усложнением структуры температура Та, ∞ повышается
и может достичь даже граничной температуры Тg, до которой пере-
охлаждается на данной подложке жидкая фаза, сформировавшаяся

Рис. 1.22. Зависимость температуры пере-
хода аморфной фазы в кристаллическую
от обратной толщины для пленок вис-
мута (а) и галлия (б) по данным [164, 165] 
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по механизму пар → жидкость. Тогда не будет наблюдаться зависи-
мость толщины перехода аморфной фазы в кристаллическую от
температуры, что имеет место для пленок селена, теллура и др.
[154]. Повышению Та, ∞ способствуют также примеси и усложнение
состава молекулярного пучка [158, 166]. 

Выводы
Обширные экспериментальные данные и их анализ с использова-

нием термодинамического подхода показывают, что отличие в фазо-
вом состоянии конденсированных пленок по сравнению с массив-
ными образцами может быть обусловлено как различными факто-
рами, связанными с физико-технологическими параметрами их пре-
парирования, так и малостью характерного размера. В первом слу-
чае возникающие в пленках новые фазы могут являться неравновес-
ными, а во втором – стабильными при данных температуре и раз-
мере. Выделить в чистом виде роль характерного размера особенно
трудно при фазовых превращениях в твердом состоянии, в котором
при достаточно низких температурах диффузионные процессы
обычно значительно затруднены.

Общим для результатов, накопленных при указанных исследо-
ваниях, является то, что в условиях, когда определяющую роль игра-
ет малость характерного размера, естественным является форми-
рование фаз, обладающих минимальной поверхностной энергией
при данных условиях (например, гцк-фазы в кристаллическом со-
стоянии, или жидкой и аморфной фаз при достаточной подвижности
конденсирующихся атомов). При этом экспериментальные фазовые
диаграммы «температура – характерный размер» хорошо согласуют-
ся с полученными на основании термодинамического подхода с уче-
том вклада поверхности. Это относится к размерному понижению
температуры плавления, к зависимости температуры полиморфных
превращений от характерного размера для случаев наличия и отсут-
ствия полиморфизма в макроскопических образцах, к размерной за-
висимости температуры перехода аморфной фазы в кристалличе-
скую от толщины пленок, когда ее формирование обусловлено не
кинетикой процесса конденсации, а тем, что она является энергети-
чески более выгодной. Безусловно, что необходимы дальнейшие ис-
следования формирования аморфной фазы, которые бы позволили
достаточно надежно разделить, когда она обусловлена условиями
конденсации, а когда меньшей поверхностной энергией по сравне-
нию с кристаллической фазой.
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ГЛАВА 2
ПОВЕРХНОСТНАЯ ЭНЕРГИЯ НАНОЧАСТИЦ

Как было показано в предыдущей главе, такие размерные эффек-
ты, как изменение температуры плавления микрочастиц и тонких
пленок (свободных и находящихся на подложке или в матрице), сме-
щение температуры полиморфных превращений, появление неиз-
вестных в макроскопических образцах модификаций, успешно объяс-
няются с использованием термодинамического рассмотрения, восхо-
дящего к работам Гиббса и основанного на учете возрастающей роли
поверхностной (или межфазной) энергии. При таком подходе поверх-
ностная энергия является важнейшей характеристикой, знание кото-
рой необходимо для количественного описания поведения отдельных
нанообъектов или их ансамблей. Следует учитывать, что когда харак-
терный размер образцов соизмерим с радиусом сферы межмолеку-
лярного взаимодействия, поверхностная энергия также зависит от
размера. Естественно, что эта зависимость будет сказываться на фи-
зико-химических свойствах нанодисперсных систем. В тех же процес-
сах и явлениях, когда поведение указанных систем определяется в ос-
новном поверхностной энергией (смачивание, адгезионное взаимо-
действие, образование зародышей конденсированной фазы в пересы-
щенном паре, переохлаждение при кристаллизации и др.), роль этой
зависимости может оказаться весьма существенной.

Необходимо отметить, что сведения о поверхностной энергии
сравнительно ограничены. При этом если для жидкой фазы при по-
мощи имеющихся методов может быть достаточно надежно опре-
делена не только величина, но и температурная зависимость по-
верхностной энергии, то в случае твердой фазы (особенно для ме-
таллов) точность существующих методов не позволяет даже качест-
венно проследить за характером ее температурной зависимости.

С учетом изложенного правомерен следующий подход, а имен-
но: какую информацию можно получить о поверхностной энергии
конденсированных тел на основании исследований различных
свойств и процессов, происходящих в малых образцах, в зависимости
от их характерного размера.

Поэтому в данной главе рассматриваются в основном те рабо-
ты, в которых выясняются возможности получения данных о темпе-
ратурной и размерной зависимости поверхностной энергии конден-
сированных тел на основании исследований поверхностных явлений
и фазовых превращений в нанодисперсных системах, главным обра-
зом в конденсированных пленках. Такая постановка представляется
целесообразной, поскольку указанные сведения важны для описания
широкого круга процессов и явлений, а имеющиеся данные разроз-
нены и нередко неоднозначны или отсутствуют вообще.
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2.1. Размерная зависимость поверхностной энергии наночастиц
2.1.1. Термодинамический анализ
В рамках термодинамики гетерофазных систем Гиббса размер-

ная зависимость поверхностной энергии является следствием ис-
кривления поверхности раздела фаз. Развитие метода Гиббса при-
менительно к поверхностям раздела малого радиуса кривизны впер-
вые было выполнено Толменом [1], который получил уравнение,
связывающее поверхностную энергию σ сферической частицы с ее
радиусом r, в виде приближенного соотношения

( )( )
( )( )32

22

3121
3121

rrr
rrr

dr
d

δ+δ+δ+
δ+δ+δ

=σ
σ

, (2.1) 

где δ = rэ – rн – разность радиусов эквимолекулярной поверхности
и поверхности натяжения. Эти разделяющие поверхности выбира-
ются следующим образом: при r = rэ обращается в нуль поверхност-
ная плотность атомов, а r = rн соответствует минимальному значе-
нию σ по отношению к чисто математическому смещению положе-
ния поверхности раздела. Знак и величина параметра δ не могут
быть получены из чисто термодинамических соображений. Так как
зависимость δ = δ(r) неизвестна, то при δ << r величину δ можно
считать постоянной и равной значению для плоской границы, т. е.
δ ≈ δ∞.. В этом предположении в [1] получено приближенное решение
уравнения (2.1), известное в литературе как формула Толмена:

( )( )...221 2 +δ+δ−σ≈σ ∞∞∞ rr . (2.2) 

Для частиц с r >> δ∞ можно ограничиться первым членом разложе-
ния, т. е.

( ) 121 −
∞∞ δ+σ≈σ r . (2.2а)

Рядом авторов получены другие приближения зависимости
σ(r), например, ( )r∞∞ δ−σ=σ 2exp [2], σ(r) = σ∞(1 – δ/r)2 [3], 

( )rr δ−σ=σ ∞ 21)( [4]. Анализ показывает, что при r >> δ эти соотно-
шения фактически эквивалентны. В работе [5] для δ(r) предложено со-
отношение δ(r) = δ∞r/(r + α*) и показано, что при различных значениях
параметра α* из уравнения (2.1) могут быть получены все представ-
ленные выше выражения. Однако эти выводы [5] в значительной мере
являются формальными, так как введенный параметр α* не имеет яс-
ного физического смысла. Авторы работы [6] проанализировали раз-
личные выражения для зависимости поверхностной энергии от кривиз-
ны разделяющей поверхности С = 1/r, полученные из теории Гиббса – 
Толмена, и установили, что они не описывают приемлемым образом
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зависимость σ(C) во всем интервале значений кривизны – ∞ < C < + ∞.
Расхождения в предсказываемых теоретически вариантах поведения
зависимости σ(C) наблюдаются для пузырьков (С < 0) и для капель
(C > 0) размером r ≤ 2δ∞. Это указывает на то, что значение r = 2δ∞ сле-
дует считать пределом применимости термодинамических выражений
типа (2.2) и (2.2а) к нанодисперсным системам.

Характер зависимости σ(r) определяется знаком параметра δ∞ .
В случае, когда δ∞ > 0, для микрочастиц будет наблюдаться умень-
шение поверхностной энергии, а при δ∞ < 0, наоборот, – увеличение
σ с уменьшением r. Поскольку, как отмечалось, знак и величина па-
раметра δ∞ не могут быть получены на основании термодинамиче-
ских предпосылок, то для определения характера зависимости σ(r)
необходимо использовать модельные представления о структуре
переходного слоя для реальных систем или экспериментальные ре-
зультаты. Вопрос о размерах и структуре зоны, разделяющей грани-
цы между фазами в гетерофазных системах, является одним из наи-
более интересных и существенных в теории поверхностных явлений.
Ответ на него важен для большого числа приложений в молекуляр-
ной физике, физике металлов, оптике и физической химии поверхно-
стей в целом. В работе [7] эта задача решена для простой идеализи-
рованной жидкости методами коррелятивных функций и показано,
что в такой системе переходной слой обладает слоистой структурой,
соответствующей некоторой упорядоченности частиц в нем. Это яв-
ляется существенным для многих явлений физики поверхности.

Расчеты параметра δ∞ для плоских поверхностей раздела жид-
кость – пар, выполненные статистическими методами [8, 9], пока-
зали, что величина δ∞ > 0 и имеет значение порядка нескольких де-
сятых нанометра (например, согласно [8] для аргона при 90 К
δ∞ = 0,36 нм). Дальнейшие исследования с применением методов
машинного моделирования [10], электронной теории поверхност-
ной энергии металлов [11, 12], теории функционала плотности [13] 
согласуются с результатами по характеру зависимости σ(r).

В работе [13] предложен метод определения поправок на кри-
визну для основных энергетических характеристик жидкой метал-
лической капли и найдены два первых члена разложения по 1/r для
поверхностной энергии щелочных металлов в широком интервале
температур (от температуры плавления до 1000 К). Зависимость
σ(r) авторами [13] получена в виде, эквивалентном соотношению
Толмена (2.2а), но с характерным параметром α = 2δ∞, т. е.

( )rr α−σ=σ ∞ 1)( . (2.3) 

В этом представлении и в соответствии с теорией Ван-дер-
Ваальса о межфазных границах параметр α имеет конкретный фи-
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зический смысл – как ширины соответствующей межфазной границы
для любых конденсированных фаз. Вычисленные значения парамет-
ра α оказываются положительными, что свидетельствует об умень-
шении поверхностной энергии металлических капель, и при T = Ts
не превышают межатомное расстояние. В этой работе найдено так-
же, что α возрастает с температурой так, что

sTKT α≈α = 101000 . Это
качественно хорошо согласуется с общими представлениями теории
поверхностных явлений в гетерофазных системах [14, 15]. 

В работе [10] методом численного моделирования определены
условия сосуществования твердой и жидкой фаз и установлены зави-
симости поверхностной энергии и плотности микрокластеров от их
размера. Получено, что поверхностная энергия является функцией
количества атомов N, образующих фазу, и в первом приближении
может быть представлена в виде 31)( −

∞ +σ=σ DNN . Отношение
D/σ∞ по данным [10] составляет –1,5, и тогда последнее соотношение
оказывается эквивалентным выражению (2.3) с положительным па-
раметром α порядка межатомного расстояния.

Расчет поверхностной энергии металлов [11, 12] показал, что σ
малых частиц и тонких пленок понижается с уменьшением харак-
терного размера b: )1()( 2

21 bbb α+α−σ=σ ∞ при b > 1,5 нм. Пара-
метры α1 и α2 составляют α1 ≈ 0,3 нм и α2 ≈ 10-2 нм2 для частицы
и для пленки 0,1 нм и 10-3 нм2 соответственно. Изменение поверхно-
стной энергии пленки не может быть объяснено, как в случае части-
цы, искривлением ее поверхности. Размерные зависимости σ частиц
и пленок обусловлены понижением энергии связи при уменьшении
характерного размера вследствие уменьшения количества атомов,
попадающих в сферу взаимодействия.

Рассматривая зависимость σ(r), целесообразно обратить внима-
ние на следующее обстоятельство. Большинство ранних работ по-
священо термодинамическому анализу размерной зависимости по-
верхностной энергии. В более же поздних работах, в которых, в част-
ности, используются методы машинного моделирования, зависи-
мость σ(r) связывается с изменением энергии связи на атом в части-
цах. В то же время в литературе по капиллярным явлениям не нашло
отражения то, что с молекулярно-кинетической точки зрения, по сути,
впервые эта проблема была проанализирована еще Я. И. Френкелем.
В монографии [16] показано, что для малой сферической частицы
и тонкой пленки вследствие наличия поверхности происходит
уменьшение энергии связи на атом (молекулу) с уменьшением их
радиуса или толщины. Это обстоятельство в первом приближении
объясняется тем, что дальнодействие молекулярных сил фактически
больше, чем расстояние между соседними молекулами в твердых
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или жидких телах, поэтому энергия испарения, отнесенная к одной
молекуле, в случае малой частицы или тонкой пленки меньше, чем
для массивных образцов. Именно это приводит к размерной зави-
симости поверхностной энергии, поскольку она пропорциональна
энергии связи, мерой которой является энергия испарения.

Качественно уменьшение поверхностной энергии малых час-
тиц можно объяснить следующим образом. Для конденсированной
фазы, находящейся в равновесии с собственным паром, поверхно-
стная энергия границы раздела между ними в первом приближении
пропорциональна разности числа атомов (молекул) в единице объ-
ема конденсированной и паровой фаз. С уменьшением размера
частиц конденсированной фазы давление насыщенного пара увели-
чивается, а следовательно, увеличивается его плотность, вследст-
вие чего поверхностная энергия границы раздела частица – насы-
щенный пар будет уменьшаться примерно обратно пропорцио-
нально радиусу частицы.

Таким образом, теоретические исследования в рамках феноме-
нологических теорий указывают на существование размерной зави-
симости поверхностной энергии в нанодисперсных системах. В соот-
ветствии с оценками, выполненными различными методами, зави-
симости σ от размера для частиц и пленок проявляются как моно-
тонное уменьшение с уменьшением размера, начиная с радиуса ме-
нее 20 нм для частиц и толщины < 5 нм для пленок.

В соответствии с выводами [17] феноменологический подход
при рассмотрении поверхностных свойств малых частиц оправдан
тем, что в частицах размером 10 нм (а именно для таких размеров
применяется термин «малая частица») содержится не менее 104 ато-
мов, а число поверхностных атомов меньше числа объемных при-
мерно на порядок. При уменьшении размеров частиц доля поверх-
ностных атомов возрастает примерно обратно пропорционально их
размеру. Это приводит к тому, что такие частицы обладают свойст-
вами кристалла или жидкости, а с другой стороны, эти свойства ока-
зываются существенно измененными по сравнению со значениями
для массивных образцов. Однако феноменологическая теория прин-
ципиально не в состоянии дать описание некоторых свойств нано-
частиц (например, структурных характеристик поверхностных сло-
ев) и это требует применения микроскопических теорий [17]. В ра-
ботах [18, 19] методом молекулярной динамики выполнен анализ
энергетических характеристик кластеров, вырезанных из гцк, оцк и
гпу кристаллических решеток около некоторого центра. Показано,
что поверхностная энергия создается большей частью атомов кла-
стера и ее величина нечувствительна к поверхностному рельефу – 
структуре его оболочек. Поэтому для поверхностной энергии кла-
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стер, состоящий из десятков и сотен атомов, является макроскопи-
ческой частицей. На этом основании для него оправдано такое по-
нятие, как поверхностная энергия.

2.1.2. Микроскопическое рассмотрение
К настоящему времени известно много теоретических методов

расчета поверхностной энергии металлов, в которых используются
модельные представления о металле и его поверхности и различные
методы счета [11, 12, 15, 16, 51, 57, 58, 69, 70]. Методики расчета по-
верхностной энергии металлов развиваются в двух различных на-
правлениях. Первое из них основано на пропорциональности между
поверхностной энергией и энергией испарения, а второе предпола-
гает квантовомеханический расчет энергии ионной и электронной
подсистем с учетом поверхности. Рассмотрение этих теорий показы-
вает, что они применимы для массивных образцов и поэтому не мо-
гут дать сведения о размерной зависимости поверхностной энергии
малых частиц. В работе [20] впервые на микроскопическом уровне
учтен фактор размера образца, что позволило качественно опреде-
лить причины размерной зависимости поверхностной энергии. Со-
гласно [20] микроскопическое определение поверхностной энергии
кристалла ограниченного объема предполагает, что ее величина оп-
ределяется: 1) обрывом связей поверхностных атомов с соседями по
другую сторону поверхности; 2) влиянием граничных условий на
свободную энергию фононов и 3) влиянием граничных условий на
энергетический спектр электронов проводимости. Рассматривается
приближение, когда частица находится в вакууме, так как строгий
учет взаимодействия поверхностных атомов с атомами паровой фа-
зы не изменяет результат, но усложняет рассмотрение [17]. Первое
слагаемое можно оценить в рамках простейшей модели кристалла,
полагая, что элементарная ячейка кристалла – простая кубическая,
а сам кристалл имеет форму куба, ограниченного плоскостями (100). 
Тогда с учетом взаимодействия между первыми по дальности сосе-
дями полная энергия кристалла определяется следующим образом:

...,NENENEE raSaa +++−= 66 (2.4) 

где Еа – энергия взаимодействия в расчете на один атом; N, Ns и Nr –
число атомов в объеме частицы, на ее поверхности и на ребрах соот-
ветственно. Размерная зависимость поверхностной энергии опреде-
лена тем, что атомы на ребрах имеют меньшее число ближайших
соседей, чем остальные поверхностные атомы. В рамках этой моде-
ли слагаемое поверхностной энергии σb, обусловленное обрывом
атомных связей с соседями, будет равно

( ) ( ) ( ) 26,21)( aЕLаL аbbb =∞σ+∞σ=σ (2.5) 
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(а = а0 + δ* – межатомное расстояние на поверхности, а0 – межатом-
ное расстояние в частице, δ* – поправка, обусловленная поверхност-
ной релаксацией). В общем случае межатомные расстояния в направ-
лениях х и y различны: ax = a0(1 + δ*x), ay = a0(1 + δ*y), и поэтому учет
анизотропии поверхностного параметра позволяет установить влия-
ние на поверхностную энергию наночастицы не только ее размера, но
и ее формы. Если аппроксимировать форму кристалла сферой радиу-
са r, то L ~ r. В изотропной модели кристалла слагаемое поверхност-
ной энергии σb(r) будет увеличиваться с уменьшением размера кри-
сталла L, и этот результат определен исключительно приближением
учета взаимодействия лишь ближайших соседей. Если выйти за его
пределы, то он останется в силе при условии, что энергии взаимодей-
ствия поверхностных атомов с равными по дальности соседями будут
одного знака, что, вообще говоря, не очевидно. В (2.5) не учтена воз-
можная реконструкция структуры поверхности частицы, которая мо-
жет быть вызвана обрывом связей поверхностных атомов, и это
должно привести к изменению знака рассматриваемого слагаемого.
Тенденция к понижению σ малой частицы может реализоваться так-
же изменением ее кристаллической структуры по сравнению с мас-
сивными образцами. Известно, например, что поверхностная энергия
минимальна для плотноупакованных структур, поскольку для них ми-
нимально относительное число связей на атом, оборванных поверх-
ностью частицы. Поэтому для малых частиц оказываются предпочти-
тельнее гцк-структуры, что наблюдается экспериментально. По этой
причине частицы в процессе роста могут формироваться аморфны-
ми – эффект аморфизации, который также понижает поверхностную
энергию. К этому следует добавить эффект поверхностной релакса-
ции, состоящий в изменении расстояний между атомными плоско-
стями вблизи поверхности. Согласно оценкам [17], релаксация припо-
верхностных слоев вызывает поправки к поверхностной энергии по-
рядка 1/r. В микроскопической теории эффект поверхностной релак-
сации является следствием учета взаимодействия поверхностных
атомов со вторыми и следующими по дальности соседями и поэтому
его нельзя описать феноменологически. Таким образом, учет всех
факторов показывает [20], что структурное слагаемое поверхностной
энергии (обрыв связей, учет дальнего взаимодействия поверхностных
атомов, эффект поверхностной релаксации и переход к более плотно-
упакованным структурам) в целом должно уменьшать поверхностную
энергию микрочастиц. Для точного расчета вклада этих эффектов
требуется микроскопический подход.

Сложнее вопрос о вкладе электронов проводимости в поверхно-
стную энергию кристалла ограниченного объема. Из-за конечности
объема частицы происходит пространственное квантование элек-
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тронных уровней, которое особенно сильно выражено для сфери-
ческих частиц, поскольку из-за высокой степени вырождения уровней
расстояния между ними велики. Разделение энергии на объемную
и поверхностную составляющие возможно в случае, когда можно вве-
сти сглаженную плотность электронных уровней g(E), зависящую от
полной энергии Е [21]. Решение задачи выполнено в работе [20] в ква-
зиклассическом приближениии (kF r >> 1, где kF – импульс Ферми, r – ха-
рактерный размер системы) и с использованием ранее полученных ре-
зультатов [21–23] было показано, что относительный порядок поправки
δσ ~ 1/(kF r), т. е. при kF ~ а-1 и r ~ 10a (а – постоянная решетки) величи-
на δσ ≥ 10%. Таким образом, электронная составляющая поверхност-
ной энергии малой частицы уменьшает ее поверхностную энергию на
величину, обратно пропорциональную характерному размеру.

Температурнозависимая часть поверхностной энергии малой
частицы радиуса r определяется из учета вклада в свободную энер-
гию нормальных колебаний. Расчет выполнен также в работе [20] в
квазидебаевском приближении, когда частота нормальных колеба-
ний ω связана с волновым вектором соотношением ω = kU (U – ско-
рость звука). Собственные значения волнового вектора k находятся
решением волнового уравнения (∆ + k2)U = 0 с граничным условием
∂U/∂n = 0 (свободная поверхность). При этом дебаевский вектор kD,
который обрезает фононный спектр, задан условием равенства пол-
ного числа нормальных колебаний значению 4πr3ν/Va (ν – число ато-
мов в элементарной ячейке, Va ~ а3 – ее объем), с точностью до чле-
нов ~ (a/r)2. В итоге показано, что вклад фононов в поверхностную
энергию частицы радиуса r определяется соотношением
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Из (2.6) следует, что полная поверхностная энергия
σ = σb + σe + σp уменьшается с повышением температуры, и это
уменьшение, тем сильнее, чем меньше размер частицы. Результат со-
гласуется с экспериментом.

2.2. Экспериментальные основания определения
поверхностной энергии наночастиц

2.2.1. Кинетика испарения малых частиц и поверхностная
энергия
В работе [24] впервые показано, что поверхностную энергию

малых частиц можно определить по кинетике их испарения в вакуу-
ме при постоянной температуре. Метод основан на представлениях
молекулярно-кинетической теории [25], в соответствии с которой
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скорость испарения по массе с единицы свободной поверхности тела
в вакууме определяется выражением

P(T)
kT

m
dt

dM 21

2
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
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


π

= , (2.7) 

где m – масса атома (молекулы), k – постоянная Больцмана, Р – дав-
ление насыщенного пара при температуре Т. Для частицы радиуса r
давление насыщенного пара связано с давлением пара над плоской
поверхностью P∞(Т) уравнением Кельвина

( ) ( ) 





 σ= ∞ rkT

TPT,rP a2vexp    (2.8) 

(va – атомный объем). Соответственно, скорость испарения будет равна
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Экспериментально для ансамбля частиц на подложке удобнее
измерять не скорость испарения dM/dt, а зависимость радиуса час-
тицы от времени испарения t ее в вакууме при постоянной темпера-
туре. Из зависимости r от t можно определить скорость изменения
радиуса частицы dr/dt при различных r и, следовательно, найти σ.
Действительно, из (2.9) следует
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Для малых частиц в (2.10) необходимо учитывать зависимость
поверхностной энергии от радиуса капли в виде (2.3). В соответст-
вии с (2.10) и (2.11), зная температуру, скорость уменьшения размера
частицы dr/dt и Р∞(Т), можно определить величину σ. Для одноком-
понентных кристаллических частиц с равновесной огранкой выраже-
ния для скорости испарения можно записать аналогично, но с уче-
том анизотропии поверхностной энергии граней и соотношения
Вульфа для кристалла равновесной формы [26]. 

Экспериментальное исследование испарения малых металли-
ческих частиц, находящихся в вакууме при постоянной температуре,
впервые выполнено в работе [26], в которой кинетика испарения
жидких частиц Pb и кристаллических частиц Ag изучалась электрон-
но-микроскопически. Показано, что выражения (2.11) удовлетвори-
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тельно описывают кинетику испарения частиц при величинах σ,
близких к имеющимся в литературе значениям при соответствую-
щих температурах. В дальнейшем методика электронно-микроскопи-
ческого исследования кинетики испарения частиц в вакууме была
использована для регистрации температуры плавления малых кри-
сталлических частиц Au по излому зависимостей r(t) [27]. Этот эф-
фект обусловлен тем, что скорости испарения из кристаллического
и жидкого состояния различны. Результаты по размерному эффекту
плавления, полученные для малых частиц Au из данных по кинетике
их испарения [27], хорошо коррелируют с аналогичными результа-
тами по плавлению малых частиц Au, установленными позже элек-
тронографически [44].  

В работах [30, 31] использована электронно-микроскопическая
методика исследования испарения малых металлических частиц как
жидких (Au, Pb, Bi), так и кристаллических (Au), препарированных
конденсацией в вакууме на аморфные C и Si подложки. Выполнен
также анализ данных работ [26, 27], который позволил получить све-
дения о размерной зависимости поверхностной энергии для малых
частиц Pb и Au [31, 38]. 

Методику проведения экспериментов и результаты работ [30, 31] 
необходимо рассмотреть подробнее. Предполагается, что объект на-
блюдения представляет собой набор сферических частиц различного
размера, реальным приближением которого является конденсиро-
ванная в вакууме по механизму пар – жидкость островковая пленка.
Исследуемая пленка в электронном микроскопе нагревается элек-
тронным пучком до температур наблюдения испарения, при этом
температура и, соответственно, скорость испарения частиц регулиру-
ются плотностью пучка. В этом случае скорость изменения радиуса
частиц ∆r/∆t при испарении определяется из анализа серии последова-
тельных электронно-микроскопических снимков, выполненных через
фиксированные временные интервалы. Эти же данные позволяют ус-
тановить температуру частиц, нагреваемых электронным пучком. Для
этого выражение (2.11) при r →∞ следует представить в виде

lg P∞(T) = lgC + 1/2 lgT, (2.12) 

где ( ) ∞→

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

 π
ρ= r

1/22 dr/dt
m

kC .

Для функции Р∞(T) имеются табличные данные, например [29], 
а величина (dr/dt)r→∞ определяется экспериментально из результатов
по изменению радиуса частиц в процессе их испарения, представлен-
ных в соответствии с (2.10) и (2.11) в координатах «ln ∆r/∆t — 1/r». 
Уравнение (2.12) можно решить графически относительно Т и найти
температуру объекта наблюдения.
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В работах [30, 31] эта методика использована для определения по-
верхностной энергии малых частиц в островковых пленках Bi, Pb и Au, 
которые получались конденсацией металлов в вакууме ∼ 10-7 мм рт. ст.
(система откачки безмасляная) на аморфные углеродные или кремние-
вые пленки толщиной 20–30 нм, помещенные на медные (либо никеле-
вые) сеточки. Пленки-подложки также создавались путем вакуумной
конденсации. Температура подложек при препарировании островковых
пленок была такой, чтобы обеспечить механизм конденсации
пар→жидкость. Выбор пар частица – подложка (в работах [30, 31] ис-
следовались системы Pb и Au – аморфный углерод, а также Bi – 
аморфный Si) был обусловлен в основном методическими соображе-
ниями, сводящимися к следующему. Во-первых, подложки должны
быть химически инертны к частицам в исследуемых интервалах темпе-
ратур. Во-вторых, краевые углы смачивания θ для микрокапель на со-
ответствующих подложках должны составлять не менее (130–140)° (со-
гласно данным [32], частицы на таких подложках в достаточном при-
ближении можно рассматривать как свободные). Для микрокапель Au 
выбор подложки обусловлен также тем, что углеродные пленки сохра-
няют достаточную прочность при температурах выше 1200 К.

Эксперименты по испарению частиц в островковых пленках вы-
полнялись в электронных микроскопах ЭМ-200 и ЭМВ-100БР при ус-
коряющих напряжениях 150 и 100 кВ. Нагрев пленок для наблюде-
ния их испарения осуществлялся электронным пучком, при этом
температура и, соответственно, скорость испарения частиц регули-
ровались изменением тока в первой и второй конденсорных линзах.
На рис. 2.1а в качестве примера представлены серии последователь-
ных микроснимков островковых пленок Bi, полученных в процессе их
испарения с временным интервалом 15 с, а на рис. 2б, в – результаты
исследования испарения островковых пленок Au.  

Размер частиц на микроснимках определялся методом фотомет-
рирования [33] с использованием регистрирующего микрофотометра
ИФО-451. Зависимости r(t) для микрочастиц Au различного начально-
го размера приведены на рис. 2.1б. По этим данным находились вели-
чины ∆r для частиц различного размера при фиксированных времен-
ных интервалах ∆t. Полученные при этом зависимости для ансамбля
частиц в островковых пленках Au (интервал размеров 10–50 нм)
представлены на рис. 2.1в в координатах «ln ∆r/∆t — 1/r». 

Поскольку указанные зависимости линейны, то в соответствии с
(2.10) и (2.11) они позволяют определить σ и величины (dr/dt)r→∞.
Сочетание этих величин с табличными данными для Р∞(Т) [29] дает
возможность при помощи выражения (2.12) оценить температуру
испарения частиц. Интервал размеров частиц в экспериментах [30, 
31] составлял 10–150 нм.
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Рис. 2.1. Электронно-микроскопические снимки последовательных
стадий испарения островковых пленок Bi на пленках аморфного Si 
(а); изменение размера частиц в процессе испарения (температуры
приведены на графиках) (б) и зависимости скоростей испарения от
обратного размера частиц для островковых пленок золота на

углеродных подложках (в)

Для Pb и Bi температуры испарения частиц были выше темпе-
ратур плавления, а для островковых пленок Au получены данные
о скоростях испарения как в жидком, так и в кристаллическом со-
стояниях. Найденные в результате описанных экспериментов вели-
чины поверхностных энергий σ для Au, Pb и Bi [30, 31] представлены
в таблице 2.1, где приведены также имеющиеся в литературе данные
по σ при близких температурах. Сравнение величин σ, полученных
по кинетике испарения малых частиц, с данными для массивных об-
разцов, которые определены другими экспериментальными метода-
ми (метод большой капли [37], метод многофазного равновесия при
высоких температурах [36], метод нулевой ползучести [34, 35]), пока-
зывает в целом их удовлетворительное согласие. Необходимо отме-
тить, что среди известных экспериментальных методов определения
поверхностной энергии твердых тел наибольшее применение получил
метод высокотемпературной ползучести [34, 35], но он ограничен
весьма узким интервалом предплавильных температур и имеет точ-
ность не более 10–20 %. Рассматриваемый метод, основанный на ис-
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следовании кинетики испарения малых частиц в вакууме, применим
в значительно более широком температурном интервале и, что
очень существенно, позволяет находить σ малых частиц.

Таблица 2.1 [31] 
Сравнение величин поверхностной энергии для Au, Pb и Bi 

Кинетика испарения [31, 32] Литературные данные
Ме

Т, К σ, мДж/м2 Т, К σ, мДж/м2

1245 1410±20 1250 1450±20 [34] 
1260 1430 1270 1354±50 [36] 
1310 1320±100 1297 1137 [28] 
1350 1230±100 1348 1135 [28] 

1350 1290±80 [35] 

Au 

1510 1160 1356 1363 [36] 
670 385 682 560 [36] 
720 484 735 438 [27] 
740 452 730 439 [27] 
750 450 748 436 [27] 

Pb 

770 447   
Bi 650 386 482 500 [37] 

2.2.2. Зависимость поверхностной энергии от размера частиц
Для оценок размерной зависимости поверхностной энергии ма-

лых частиц в [24] использованы результаты работ [26, 27] и обнару-
жено, что для частиц размером менее 10 нм их поверхностная энер-
гия уменьшается. Анализ данных [24] показывает, что они имеют
качественный характер.

Обработка результатов, приведенных в [26, 27], с целью получе-
ния данных о поверхностной энергии наночастиц была впервые вы-
полнена в работах [31, 38]. На рис. 2.2а в качестве примера пред-
ставлены зависимости r(t) для частиц Pb при различных температу-
рах, а на рис. 2.2б – вычисленные по этим данным зависимости ско-
рости уменьшения размера частиц в координатах « rtr 1ln −∆∆ ». 
При размерах частиц менее 10 нм наблюдается значительное от-
клонение указанной зависимости от линейной, что в соответствии
с (2.10) свидетельствует об уменьшении σ. Вычисленные с исполь-
зованием выражения (2.10) значения σ представлены на рис. 2.3 
(кривая 2), где приведены также данные расчета зависимости σ(r)
для микрочастиц Pb по уравнению Толмена (2.3) с параметром
α = 0,29 нм, величина которого определяется из эмпирического
соотношения α/2 = 0,916va

1/3 [40] (кривая 1). 
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Рис. 2.2. Изменение радиуса частиц Pb в процессе испарения (а) и за-
висимость скорости их испарения от размера в координатах
«ln∆r/∆t — 1/r» (б) (расчет по данным [27]). Кривые 1, 2 соответ-
ствуют частицам различного начального размера при Т=720 К

Из сравнения этих зависимостей следует качественно одинако-
вый результат, т. е. поверхностная энергия малых частиц уменьша-
ется с уменьшением их размеров, но эксперименты по испарению
наночастиц указывают на более сильную зависимость σ(r).

На рис. 2.4 приведены результаты расчетов величин поверхностной
энергии наночастиц свинца и золота при различных температурах (кри-
вые 2, 3, 5), которые получены в работе [38] из данных по исследованию
кинетики испарения частиц, приведенных в [26, 27]. Если представить
зависимости σ(r) в координатах «σ – 1/r», то получается, что они нели-
нейны, т. е. параметр α не является постоянной величиной.

Рис. 2.3. Зависимость поверхностной энергии от размера частиц Pb 
(1 – по кинетике испарения, 2 – расчет по уравнению (2.3) при α= 0,29 нм)

Зависимости σ(r) формально можно аппроксимировать выра-
жением (2.2) с учетом коэффициентов разложения в ряд по степе-
ням 1/r второго порядка. В работе [38] показано, что физически бо-
лее правильно использовать для этого соотношение (2.3), но с пере-
менным значением параметра α. В этом случае можно вычислить
величины α для частиц различного размера и получить зависимость
α(r), которая приведена на рис. 2.5 (кривые 1, 2). 
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Рис. 2.4. Зависимость поверхностной энергии от размера микро-
частиц: а – Au (1 – расчет по уравнению Толмена при α = 0,24 нм,
2 и 3 – по данным испарения микрочастиц соответственно при
Т = 1348 К и Т = 1316 К); б – Pb (4 – расчет по уравнению Толмена
при α =0,29 нм, 5 – данные по испарению частиц при Т = 735 К)

Рис. 2.5. Зависимость параметра α от размера микрочастиц Au (1) 
и Pb (2) (кривые 3–5 – оценки по изменению периода решетки)

Как следует из рис. 2.5, параметр α несколько возрастает с умень-
шением размеров наночастиц и при r ≤ 4 нм достигает значения
α ≈ 3α∞. С учетом физического смысла параметра α как ширины
соответствующей межфазной границы это свидетельствует о том,
что поверхностный слой наночастицы более «размыт» по сравне-
нию с массивным образцом.

Этот вывод, характеризующий особенности структуры поверх-
ности наночастиц, не следует из термодинамического описания их



72

поверхностных характеристик и указывает на то, что параметры,
определяющие размерную зависимость поверхностной энергии, в свою
очередь также могут зависеть от размера. Область размеров частиц,
когда возможно проявление этих эффектов, такова, что размеры
микрофаз становятся сравнимыми с шириной переходного слоя ме-
жду ними. Использование результатов работ [18, 19] по исследова-
нию физических свойств кластеров методами молекулярной дина-
мики и сравнение их с данными работы [38] позволяет сделать неко-
торые обобщения о поверхностных свойствах микрочастиц.

Во-первых, согласно выводам автора работ [18, 19], для поверх-
ностной энергии кластер является макроскопической системой, т. е.
для него может быть использовано такое термодинамическое поня-
тие, как поверхностная энергия, и этот вывод подтверждается ре-
зультатами [38]. Во-вторых, динамика роста кластера при повышен-
ных температурах такова, что последующий поверхностный слой на-
чинает заполняться до того, как полностью закончится заполнение
предыдущего. Это, в частности, должно приводить к тому, что кон-
центрация вакансий в приповерхностном слое и на поверхности
больше объемной, а значит, для таких частиц ширина межфазной
переходной зоны «частица – собственный пар», которая характери-
зуется параметром α, должна быть больше. Именно на это указыва-
ют данные, полученные в работе [38].  

Рассмотренные результаты качественно согласуются также с вы-
водами работы [40], в которой в рамках теории двойного электроста-
тического слоя вычислены величины поверхностной плотности для
наночастиц электролитов и показано, что разность поверхностной
и объемной плотностей увеличивается с уменьшением размеров на-
ночастиц. Это прямо свидетельствует о размерной зависимости по-
верхностной плотности атомов и, соответственно, о размытии шири-
ны межфазной границы микрочастица – собственный пар.

Параметр α может быть также оценен из данных по уменьшению
периода решетки в наночастицах. В силу неприемлемости концепции
давления Лапласа [17] одним из возможных механизмов для объясне-
ния размерного уменьшения периода решетки в малых частицах
представляется вакансионый механизм, основанный на учете увели-
ченной концентрации вакансий в них по сравнению со значением для
массивных образцов. В работах [41, 42] показано, что изменение пара-
метра решетки в малых частицах обусловлено преимущественно по-
верхностными и приповерхностными вакансиями с соответствующи-
ми энергиями образования, и выполнены оценки поверхностной энер-
гии малых частиц Ag, Au и Cu из экспериментальных данных по
уменьшению периода решетки [42]. При расчетах использовались зна-
чения энергии образования вакансий EV = 0,3 эВ; 0,32 эВ; 0,26 эВ для



73

Au, Ag, Cu соответственно. Результаты оценок параметра α [42] 
также приведены на рис. 2.5, из которого видно, что по данным из-
менения периода решетки параметр α также монотонно увеличива-
ется с уменьшением размера частиц вплоть до размеров ≈ 1,5 нм.
Этот размер, как следует из результатов работ [41, 42], близок к кри-
тическому, и соответствует, вероятно, границе «малая частица – кла-
стер», и ниже этого размера указанный подход неприменим.

2.2.3. Понижение температуры плавления малых частиц
и поверхностная энергия
Как было показано в главе 1, температура плавления малой час-

тицы зависит от ее размера и эта зависимость определяется разно-
стью поверхностных энергий твердой и жидкой фаз. При термоди-
намическом рассмотрении существует несколько моделей для опи-
сания размерного эффекта понижения температуры плавления ма-
лых частиц, но как показывает количественный анализ эксперимен-
тальных данных, наиболее приемлимой оказывается модель трой-
ной точки. В этой модели температура плавления малой частицы
описывается уравнением Павлова (см. главу 1, соотношение (1.10)), 
из которого следует, что по экспериментальным данным зависимо-
сти Тr(r) можно вычислить разность поверхностных энергий твердой
и жидкой фаз, т. е. ∆Ω = σs− σl (ρl/ρs)1/3, и затем при известной вели-
чине σl найти σs.Впервые такой анализ был предложен в работах [53, 
54], где были рассмотрены возможности определения поверхност-
ной энергии в твердой фазе и ее температурной зависимости по экс-
периментальным данным Тr(r). Это возможно, поскольку разность ∆Ω
не является постоянной величиной, а изменяется в соответствии
с температурным изменением σs и σl. С учетом этого выражение для
температуры плавления малых частиц можно представить в виде [54] 

( )rrT
TT

s

rs

∆−λ
Ω

=
− 03 , (2.13) 

где ∆Ω0 = ( )3100
Vls δ+σ−σ – изменение поверхностной энергии при

плавлении при температуре Ts; ∆r = 3Ts[γl(1 + δV/3) – γs]/λρs,
γl = ∂σl/∂T – температурный коэффициент поверхностной энергии
жидкой фазы; γs = ∂σs/∂T – температурный коэффициент поверхно-
стной энергии твердой фазы, σ0 – поверхностная энергия соответст-
вующей фазы при температуре плавления массивного образца Тs,
δV – относительное изменение объема при плавлении.

Из (2.13) следует, что по экспериментальной зависимости Тr(r)
можно вычислить ∆Ω при различных температурах и, если известен
характер температурной зависимости поверхностной энергии жид-
кой фазы σl(Т) ниже Тs, то найти и зависимость σs(Т). Такой подход
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позволил авторам [53, 54] оценить зависимости ∆Ω(Т) и σs(Т) в ши-
роком температурном интервале, используя экспериментальные
данные по Тr(r) для Sn и In [45, 48]. 

Обоснование определения поверхностной энергии в твердой фазе
по данным о понижении температуры плавления малых частиц приве-
дено в работе [55]. Показано, что для частицы, имеющей форму шаро-
вого сегмента и образующей с подложкой угол θ, в предположении его
неизменности при плавлении изменение температуры плавления так-
же описывается выражением (2.13). Отличие заключается лишь в том,
что объем плавящейся частицы в Φ(θ) раз меньше объема свободной
частицы того же радиуса (Φ(θ) = (2 – 3cosθ + cos3θ)/4 – так называемый
геометрический фактор). Обычно для островковых металлических
пленок на аморфных нейтральных подложках θ ≈ (120–150)° (пленки
аморфного углерода, кремния, SiO, MoS2и др.) [33]. При таких значени-
ях угла θ электронно-микроскопически определяется именно радиус
частиц, входящий в выражение для понижения температуры плавле-
ния. На этом основании при анализе экспериментальных результатов
по плавлению малых частиц в островковых пленках на несмачиваемых
подложках можно пользоваться соотношением (2.13).  

Для оценки погрешности при определении поверхностной энер-
гии твердой фазы из данных по понижению температуры плавления
малых частиц, связанной с отличием их поверхностной энергии σs от
значения для массивных образцов σ∞, в [55] получено выражение

∞∞

∞

∞

∞

∞ σ∆Ω+
∆Ω∆Ω−

σ
∆Ω=

σ
σ∆

,,, 1
1

lls

s . (2.14) 

Принимая ∆Ω∞/σl,∞ ≈ 0,15 [58] и учитывая, что для малых метал-
лических частиц, например Pb, Ag, Au, размером 3–5 нм поверхност-
ная энергия составляет ~ (0,6–0,7)σ∞, из (2.14) следует ∆σs/σs ≤ 1,5 %. 
Это значение находится в пределах погрешности существующих ме-
тодов определения σs для массивных образцов, которая может дос-
тигать 10 % и более.

Правомерность использования линейной экстраполяции вели-
чин поверхностных энергий жидкой фазы σl в область значительных
переохлаждений подтверждается следующим. Измерения поверхно-
стной энергии жидких Bi, In, Sn, Pb и Ga методом большой капли
в интервале температур, включающем область переохлажденного
состояния ∆Т = (Ts – T) ≤ 50 K, указывают, что линейная зависи-
мость σl(Т) сохраняется и при Т < Тs [58]. Далее, в рамках локально-
конфигурационного приближения с учетом вклада только поверхно-
стного слоя поверхностная энергия жидкой фазы выражается через
теплоту испарения λf в виде [57] соотношения
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(αl
* – структурный коэффициент, зависящий от объемного и поверх-

ностного координационных чисел и поверхностной плотности ато-
мов, k

fλ – теплота испарения при температуре кипения Тk, l
pc – теп-

лоемкость жидкой фазы при постоянном давлении). Согласно ре-
зультатам работы [59], коэффициент αl

* слабо зависит от температу-
ры и поэтому из (2.15) следует

l
pll cT ∗α−=∂σ∂ , (2.16) 

т. е. температурный коэффициент поверхностной энергии жидкой
фазы пропорционален ее теплоемкости, которая согласно экспери-
ментальным данным [60, 61] для переохлажденных металлов (Hg, 
In, Sn Bi) в указанном температурном интервале практически не за-
висит от температуры. Это дает основания использовать для нахож-
дения σl в температурном интервале (0,6–1)Тs линейную экстраполя-
цию, т. е. ( ) ( ) ( )TTTTT slsll −∂σ∂−σ=σ .

С учетом этого в работе [55] вычислены величины поверхност-
ных энергий для ряда металлов (In, Sn, Bi, Pb, Al, Au) в кристалличе-
ском состоянии в интервале температур (0,6–1)Тs. Полученные ре-
зультаты представлены на рис. 2.6.  

Величины σs, определенные по размерной зависимости темпера-
туры плавления Tr(r) на основании исследований различных авторов,
согласуются между собой и с имеющимися литературными данными
по σs для массивных образцов, полученными независимыми методами.

2.2.4. Температурная зависимость поверхностной энергии
в твердой фазе
В работе [55] было обнаружено, что для всех указанных метал-

лов наблюдается общая тенденция, проявляющаяся в том, что ве-
личины σs имеют нелинейную температурную зависимость в об-
ласти предплавильных температур. При относительных темпера-
турах ниже T/Ts ≤ (0,85–0,9) температурный коэффициент для этих
металлов становится примерно постоянным и составляет по мо-
дулю (0,3–0,4) мДж/м2K (рис. 2.6).  

Нелинейное уменьшение σs при Т→ Тs, вероятно, для металлов
имеет общий характер. В пользу этого дополнительно свидетельствуют
результаты работы [62], где методом деформации твердой поверхно-
сти при смачивании, фиксируемой путем измерения гистерезиса сма-
чивания металлографически, определена поверхностная энергия для
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макроскопических образцов железа (карбонильное железо, очищенное
зонной плавкой) в интервале температур (1580–1790) К (рис. 2.6). 

Рис. 2.6. Температурная зависимость поверхностной энергии для раз-
личных металлов по данным Tr(r) [26, 27, 44–50] (пунктирные линии – 
экстраполяция зависимостей σl(T) в область переохлажденного со-
стояния)# – данные по крипу [61], ⊕ – по испарению малых частиц

[27],$ – данные для Fe [62] 
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Эффект нелинейного прироста ∂σs/∂Τпри Т→ Тs впервые рас-
смотрен в работах [53, 54] для In и Sn и подтверждается на примере
расчетов σs, выполненных для Bi, Pb, Al, Au [55, 56] на основе более
поздних и подробных результатов по понижению температуры плавле-
ния малых частиц [28, 44-50].  

В работе [55] проведен детальный анализ нелинейной зависи-
мости температурного коэффициента ∂σs/∂Τ в предплавильной об-
ласти температур, который приводится ниже. В соответствии с [54] 
поверхностная энергия твердой фазы равна
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Поскольку αs
* (αs

* – структурный коэффициент, который зависит
от объемного и поверхностного координационных чисел и поверхно-
стной плотности атомов) слабо зависит от температуры, то темпе-
ратурная зависимость поверхностной энергии ∂σs/∂Τ в основном оп-
ределяется теплоемкостью в твердой фазе s

Pc , т. е.

s
PcT ∗−=∂σ∂ ss α . (2.18) 

Известно, что теплоемкость металлов s
Pc в предплавильной

области температур испытывает нелинейный прирост, обусловлен-
ный увеличением концентрации вакансий, так что [51] 

∆ s
Pc 22 /kTEC VV= (2.19) 

(EV – энергия образования вакансий, CV = Aexp(–EV/kT) – их концен-
трация). Поэтому в соответствии с (2.18) и (2.19) прирост темпера-
турного коэффициента ∆∂σs/∂T, а значит, и нелинейная зависи-
мость σs(T) при Т→ Тs, вероятно, есть следствие увеличения кон-
центрации вакансий в предплавильной области температур. Дейст-
вительно, расчет коэффициента ∂σs/∂T для In, Sn, Pb и Au показыва-
ет, что его модуль изменяется при Т→ Тs примерно по такому же
закону, как и теплоемкость s

Pc (рис. 2.7а).  
Исходя из этого, в [55] оценена энергия образования вакан-

сий с использованием данных по температурному коэффициен-
ту поверхностной энергии, представленных в координатах
« TTT s 1ln 2 −∂σ∂∆ » в соответствии с соотношениями (2.18) и (2.19) 
(рис. 2.7б). Выполненные расчеты дали величины энергий образо-
вания вакансий для In (0,65 эВ) [54], Sn (0,55 эВ), Pb (0,45 эВ) [55], 
которые хорошо согласуются с соответствующими литературны-
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ми данными [63], полученными различными методами (высоко-
температурная калориметрия и прецизионные дилатометриче-
ские измерения).

Рис. 2.7. Зависимость температурного коэффициента поверх-
ностной энергии ∂σs/∂T(а) и величины ln(T2∆∂σs/∂T) (б) от

температуры для Pb("), Sn(∆) и In ( )

Такой же вывод о вакансионном механизме нелинейной зависимо-
сти σs(T) при Т→ Тs получен в [55] с использованием результатов рабо-
ты [51], в которой в рамках электронной теории поверхностной энергии
металлов показано, что уменьшение поверхностной энергии σs вблизи
температуры плавления, обусловленное наличием вакансий, пропор-
ционально их концентрации, т. е.

( ) vss Cgβ−γ+−≈σσ∆ 1 (2.20) 

(γ, g и β – зависящие от типа металла коэффициенты).  
В работе [55] на основании анализа данных по σs(T) в координа-

тах «ln(∆σ/σ) – 1/T» в соответствии с выражением (2.26) также оце-
нена энергия образования вакансий EV и получены следующие значе-
ния: In – 0,5 эВ, Sn – 0,62 эВ и Pb – 0,6 эВ. Близкие значения величин
EV подтверждают правомерность сделанных предположений о ва-
кансионном механизме нелинейной температурной зависимости
поверхностной энергии твердой фазы в предплавильной области
температур.
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 2.2.5. Некоторые закономерности в понижении темпера-
туры плавления малых частиц и в поверхностной энергии
Как отмечалось выше, температурная зависимость σs(Т) для всех

указанных металлов имеет общие закономерности, а именно: она
близка к линейной при относительных температурах ниже
T/Ts ∼ (0,85–0,9) и нелинейно уменьшается в предплавильной области
температур. Оценка температурного коэффициента ∂σs/∂T в интерва-
ле температур (0,6–0,8)Тs дает значения (по модулю в мДж/м2К): 0,33 
(In), 0,5 (Sn), 0,57 (Bi), 0,45 (Pb), (0,25–0,35) Al, Au и Pt. Эти величины
в 2–3 раза превышают соответствующие значения ∂σl/∂T для метал-
лов в жидкой фазе. В предплавильной области температур (0,9–1)Тs
среднее значение коэффициента ∂σs/∂T также примерно одинаково
для всех металлов и составляет по модулю (1,5–2) мДж/м2К.

Анализ результатов по σs для различных металлов, которые
приведены на рис. 2.6, указывает на наличие общих закономерно-
стей, характерных для связи понижения температуры плавления ма-
лых частиц с изменением поверхностной энергии при плавлении.
Так как этот процесс с макроскопической точки зрения определяется
теплотой плавления λ и изменением поверхностной энергии части-
цы ∆Ω, то, вероятно, таким характерным параметром для всех ме-
таллов может быть отношение этих величин, т. е. ∆Ω/λ. Но поскольку
металлы имеют различные структуры и параметры решеток, то час-
тицы одинакового радиуса разных металлов будут соответственно
содержать и различное количество атомов. Исходя из этого, для вы-
яснения общей закономерности температуру следует измерять в еди-
ницах температуры плавления массивных образцов, радиус частицы – 
в единицах атомного радиуса ra, а для поверхностной энергии восполь-
зоваться представлением о молярной поверхностной энергии σа, т. е.
энергии поверхности, содержащей количество атомов, равное числу
Авогадро (σа = σ va

2/3Na
1/3 [52]). Тогда, как показано в [37], выражение

для понижения температуры плавления (1.10), преобразуется к виду

a
sr rr

CTT −= 1 , (2.21) 

где С = (36π)1/3∆Ωа/λ. Изменение молярной поверхностной энергии
при плавлении a

l
a
sa σ−σ=∆Ω определяется как ∆Ωа= ∆Ωva

2/3Na
1/3.

Впервые указанные координаты приведения для обобщения ре-
зультатов по температурной зависимости поверхностной энергии ме-
таллов (In, Sn, Pb и Au) были использованы в работе [71], но появив-
шиеся в последнее время новые данные по зависимости Tr(r) для це-
лого ряда других металлов (в том числе, и по плавлению частиц би-
нарных сплавов) позволили обобщить все имеющиеся результаты по
температурной зависимости поверхностной энергии в твердой фазе.
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Оказывается, что если в соответствии с изложенным предста-
вить все имеющиеся данные по температурной зависимости изме-
нения поверхностных энергий при плавлении в координатах
«∆Ωa/λ – Tr/Ts» (рис. 2.8), то выявляются некоторые общие законо-
мерности в поверхностных характеристиках малых частиц.

Как видно из рис. 2.8, отношение ∆Ωa/λоказывается близким при
одинаковых относительных температурах для группы гцк-металлов
(Pb, Al, Au и Pt). Это, по-видимому, является проявлением закона
соответственных состояний при плавлении малых частиц веществ
с изоморфной кристаллической структурой. Вероятно, нет принци-
пиальных возражений против распространения этого вывода на ме-
таллы, для которых к настоящему времени нет данных по плавле-
нию малых частиц. Использование этого принципа позволяет оце-
нивать величины ∆Ω(T) и, соответственно, σs(T) металлов, напри-
мер тугоплавких, для которых исследования размерного понижения
температуры плавления связано с большими экспериментальными
трудностями. Применимость такого подхода будет рассмотрена
ниже в соответствии с работой [32].  

Рис. 2.8. Зависимость ∆Ωa/λ от относительной температуры
плавления для: 1 – Bi, 2 – In, 3 – Sn, 4 – усреднение для гцк-металлов

( – Pt, – Al, $ – Pb, ∆ – Au) 

Вышеприведенные расчеты поверхностной энергии σs(T) и ее
температурного коэффициента ∂σs/∂T и следующие из них выводы
были проанализированы на примере металлов, для которых имеют-
ся данные по Tr(r), а также известны величины σl и ∂σl/∂T. Однако
необходимые данные о поверхностной энергии в жидкой фазе для
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металлов (особенно тугоплавких) имеются не всегда. На основании
обобщения экспериментальных результатов по поверхностной
энергии σl для 25 металлов в работе [59] показано, что величины σl
и ∂σl/∂T можно оценить с достаточной достоверностью, если извес-
тен структурный тип металла в твердой фазе. В локально-конфигу-
рационном приближении [57] поверхностная энергия жидкой фазы σl
и ее температурный коэффициент ∂σl/∂T пропорциональны теплоте
испарения λf при соответствующей температуре (см. соотношения
(2.15) и (2.16)). Причем структурный коэффициент αl

* пропорциона-
лен поверхностной плотности атомов n и зависит от координацион-
ных чисел в объеме и на поверхности [57], т. е.

( ) 00 2Z/ZZn nl −=α∗ (2.22) 

(Z0, Zn – объемное и поверхностное координационные числа). Как
следует из (2.15), величины σl могут быть определены, если извест-
ны k

k
fP T,(T),c λ" , а также αl

*(T). Поскольку, кроме коэффициента αl
*,

в литературе для многих металлов хорошо известны остальные ука-
занные величины, то в работе [59] c использованием соотношений
(2.15) и (2.16) найден коэффициент αl

* для соответствующих метал-
лов. На рис. 2.9 полученные величины представлены в виде графика
зависимости величины αl

*⋅D2 от (T – Ts)/(Tкр. – Ts) (D – атомный диа-
метр, Ткр – критическая температура). Такая зависимость выбрана,
чтобы исключить влияние размеров атомов и иметь возможность
сравнивать величины αl

* для металлов с различной структурой и при
одинаковых относительных температурах. Выбор параметра αl

*⋅D2

становится ясен из выражения (2.22). Так как для веществ с одинако-
вым типом структуры отношение (Z0 – Zn)/2Z0 постоянно и поскольку
n ∼ 1/D2, то и произведение αl

*⋅D2 постоянно для металлов с оди-
наковым типом решетки. Действительно, как следует из рис. 2.9, для
веществ с одинаковым типом решетки в твердой фазе, т. е. с близкими
координационными числами в жидкой фазе, величины αl

*⋅D2 имеют
приблизительно одинаковые значения.

Полученные данные разбиваются на группы по структурным
типам: гпу, гцк, оцк и решетка типа алмаза. При этом параметр
αl

*⋅D2 линейно зависит от температуры, т. е.

sкр

s
sll TT

TTKDD
−
−

−⋅α=⋅α∗ )( 2*2 . (2.23) 

Здесь (αl
*⋅D2)s – значение параметра при T = Тs. Величины по-

стоянных коэффициентов в выражении (2.23), усредненные методом
наименьших квадратов, приведены в таблице 2.2. 
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Как следует из графика (рис. 2.9), а также таблицы 2.2, наиболь-
ший разброс значений коэффициентов наблюдается для оцк метал-
лов, что, вероятно, объясняется тем, что к этой группе относятся
химически активные (например, Na, Li и др.) и тугоплавкие (Та, Мо,
W и др.) металлы, измерение поверхностной энергии для которых
является весьма трудной экспериментальной задачей. Согласно вы-

полненным расчетам, в температурном интервале 1,00 <
−
−<

sкр

s

TT
TT

зависимостью αl
*⋅D2 от температуры можно пренебречь, т. е. считать

αl
* постоянной величиной для данного металла.

Рис. 2.9. Зависимости αl
*⋅D2 от (T – Ts)/(Tкр – Ts) для жидких металлов

Таблица 2.2 [59] 
Характеристики поверхности в жидком состоянии для элементов

с различным типом кристаллической решетки

СтруктураКоэффи-
циенты гпу гцк оцк тип алмаза

(αl
*⋅D2)s 0,256±0,003 0,154±0,004 0,134±0,011 0,087±0,002 

K 0,065±0,005 0,046±0,009 0,100±0,040 0,062±0,004 

Таким образом, зная тип решетки металла, можно найти струк-
турный коэффициент αl

* и при известных величинах k
k
fP T,(T),c λ" вы-
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числить σl и ∂σl/∂T. Расчет величин σl и ∂σl/∂T, выполненный по ука-
занной схеме в работе [71] для некоторых тугоплавких гцк, оцк, а так-
же редкоземельных металлов, дает значения, хорошо согласующиеся
с имеющимися в литературе данными (таблица 2.3). Из приведенных
результатов следует, что по измерениям температуры плавления об-
разцов малых размеров можно определить поверхностную энергию
в твердой фазе и ее температурную зависимость как при измеренной,
так и при неизвестной поверхностной энергии жидкой фазы.

Приведенные результаты и их обобщение показывают возмож-
ности оценок поверхностной энергии твердой и жидкой фаз и их
температурных зависимостей без проведения экспериментальных
исследований.

Таблица 2.3 [71] 
Поверхностная энергия и ее температурный коэффициент для

некоторых тугоплавких и редкоземельных металлов в жидкой фазе
Расчет*Ме-

талл Структура
σl(Ts), мДж/м2 ∂σl/∂T, мДж/м2K

Эксперимент
[29, 67], σl(Ts)

Ti оцк (Т > 1158 К) 1410 ± 100 – 0,12 1390 
Zr оцк (Т > 1135 К) 1480 ± 110 – 0,07 1400 
Hf оцк (Т > 2050 К) 1680 ± 130 – 0,1  1460 
V оцк 1730 ± 130 – 0,16 1750 
Ta оцк 2280 ± 150 – 0,095 2400 
Gd оцк (Т > 1533 К) 830 ± 60 – 0,075 650 
Tb оцк (Т > 1560 К) 820 ± 60 – 0,08 650 
Dy оцк (Т > 1657 К) 610 ± 40 – 0,08 640 
Pt гцк 1790 ± 50 – 0,12 1740 
Ir гцк 2640 ± 70 – 0,15 2400 
Pd гцк 1510 ± 40 – 0,12 1600 

* При вычислениях использованы физические постоянные металлов из [29, 67–69].

Это иллюстрируют расчеты значений поверхностной энергии
в твердой фазе для ряда тугоплавких оцк-металлов (Ta, Mo, Nb, W), 
выполненные в работе [32] c использованием соотношения (2.21) 
и рассмотренной выше оценки поверхностной энергии жидкой фазы.

Полученные величины приведены в таблице 2.4, где указаны
также экспериментальные данные по σs, найденные по методике
многофазного равновесия [68]. Учитывая трудности определения
величин σl и σs для тугоплавких металлов, согласие вычисленных ре-
зультатов с литературными является вполне удовлетворительным.
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Таблица 2.4 [32] 
Поверхностная энергия в твердой фазе для тугоплавких оцк-металлов

Расчетные значения Литературные данные [68] 

Ме-
талл

σl(Ts), 
мДж/м2

∆Ω,
мДж/м2

σsT=1773 K,
мДж/м2

σsT=1773 K,
мДж/м2

Mo 
Nb 
Ta 
W

2050
1930
2400
2300

495±80
600±100
620±100
850±130

2680±300 
2530±300 
3150±350 
3320±360 

2050±370 
2550±550 
2680±500 
3830±470 

Выводы
На основании обсуждения многочисленных данных о понижении

температуры плавления малых частиц в предположении, что темпе-
ратура плавления соответствует температуре, при которой кристал-
лические и жидкие частицы одинаковой массы находятся в равнове-
сии с собственным паром, обосновано определение поверхностной
энергии в твердой фазе и ее температурной зависимости как при из-
вестной, так и при неизвестной температурной зависимости поверх-
ностной энергии в жидкой фазе. Вычисленные на этой основе тем-
пературные зависимости поверхностной энергии ряда металлов ве-
дут себя подобным образом, при этом общим является значитель-
ное уменьшение поверхностной энергии при приближении к темпе-
ратуре плавления. Такое поведение связывается с возрастанием
концентрации вакансий. Однако, вероятно, оно нуждается в даль-
нейших исследованиях.

Анализ накопленных данных по зависимости отношения изме-
нения поверхностной энергии при плавлении к теплоте плавления
от относительного размера наночастиц показывает, что эти зависи-
мости разбиваются на группы в соответствии со структурным ти-
пом, т. е. подчиняются закону соответственных состояний. Это яв-
ляется основой для определения поверхностной энергии в твердой
фазе как при наличии данных о понижении температуры плавления,
так и при их отсутствии.

Исследования кинетики испарения частиц в вакууме позволяют
определить поверхностную энергию и ее размерную зависимость,
что является особенно перспективным для жидких частиц. Однако
эти результаты весьма ограничены и требуется дальнейшее накоп-
ление экспериментальных данных.
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ГЛАВА 3
СМАЧИВАНИЕ В КОНДЕНСИРОВАННЫХ ПЛЕНКАХ
Проблема смачивания в конденсированных пленках непосред-

ственно связана с самим процессом их формирования и с общей
проблемой образования жидкой фазы при конденсации пересыщен-
ного пара на твердых поверхностях. Это обусловлено тем, что в су-
ществующих представлениях о конденсации пересыщенного пара,
основанных на зародышевом механизме, в качестве определяющего
параметра наряду с поверхностной энергией является краевой угол
смачивания жидкой фазой твердой поверхности. Однако, несмотря
на это, специальные исследования смачивания в островковых кон-
денсатах не проводились, а при необходимости использовались
имеющиеся данные о краевых углах смачивания для макроскопиче-
ских систем, полученные с применением традиционных методов.

Необходимость исследования смачивания непосредственно на
островковых конденсатах возникла в связи с потребностью в таких
данных при выяснении физической природы образования и устойчи-
вости жидкой фазы в островковых пленках ниже температуры плав-
ления. При этом обнаружилось, что применение традиционных ме-
тодов исследования смачивания для таких объектов ограничено или
вообще невозможно. Поэтому одновременно с изучением переохла-
ждения при кристаллизации в островковых пленках совершенство-
вались существующие методы определения смачивания и разраба-
тывались новые. Параллельно с развитием новых методов, особен-
но основанных на использовании электронной микроскопии, появи-
лись экспериментальные возможности изучения более тонких эф-
фектов, уже связанных с размерной зависимостью самой поверхно-
стной энергии малых частиц и тонких пленок. Расширение иссле-
дований физико-химических свойств малых частиц и их ансамблей,
а также различные применения нанодисперсных систем, в свою оче-
редь, стимулировали изучение поверхностных явлений в островко-
вых конденсатах, которые являются удобными объектами для моде-
лирования таких систем. Представляется, что результаты исследо-
ваний смачивания являются важными не только для физики
островковых и сплошных пленок, но имеют и самостоятельное
значение для физики и физико-химии поверхности и поверхностных
явлений, особенно для нанодисперсных систем.

Важнейшим параметром, определяющим капиллярные свойства
систем, является величина соответствующей поверхностной энергии
(собственная поверхностная энергия для изолированных объектов
либо межфазная энергия контактирующих фаз); сведения об этих ве-
личинах могут быть получены при исследовании смачивания в двух-
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фазных системах типа твердое тело – жидкость. Анализ известных
возможностей определения краевых углов смачивания θ показывает,
что традиционные методы, подробный обзор которых приведен в ра-
ботах [1–5], весьма ограниченно применимы для изучения смачивания
в ультрадисперсных системах, поскольку большинство из них требуют
значительных количеств жидкости, а метод капли на тонкой нити
ограничен случаем θ < 90°. В связи с этим были разработаны новые
методики [6–12], которые позволили исследовать смачивание в ульт-
радисперсных системах с различным типом контактного взаимодей-
ствия (т. е. применимые как при θ < 90°, так и для θ > 90°) при изме-
нении характерных размеров фаз в пределах 3–105 нм.

Образцы для исследований представляли собой островковые
пленки различных металлов, конденсированные в вакууме по меха-
низму пар → жидкость на твердые подложки, которые, как правило,
также препарировали методом вакуумной конденсации. Использо-
вание метода вакуумной конденсации для препарирования образцов
позволило обеспечить высокую чистоту контактирующих по-
верхностей и минимизировать влияние на смачивание факторов фи-
зико-химического происхождения, таких, как образование адсорбци-
онных слоев, оксидных пленок и т. д. Метод вакуумной конденсации
дает возможность устранить влияние геометрических факторов
(шероховатость и пористость подложки и т. д.), поскольку поверх-
ность последней может быть гладкой и «чистой» на атомарном
уровне, в случае применения вакуумных сколов и свеженапыленных
в условиях сверхвысокого вакуума слоев. И, наконец, метод вакуум-
ной конденсации позволяет контролируемым образом варьировать
степень дисперсности системы капля – подложка и, таким образом,
исследовать влияние размерного фактора на смачивание.

Для получения образцов [8, 9, 11] использовались вакуумные
установки с безмасляной системой откачки, позволяющие препари-
ровать пленки в вакууме 10-7–10-9 мм рт. ст. Методика препарирова-
ния образцов была следующей. На скол монокристалла NaCl (или
KCl) в вакууме при температуре подложки, обеспечивающей кон-
денсацию исследуемого металла в жидкую фазу, наносили слой ве-
щества, выбранного в качестве подложки, а затем конденсировался
исследуемый металл. Массовую толщину пленок определяли с по-
мощью кварцевого датчика, а также по контрольным стеклам мето-
дом линий равного хроматического порядка или по оптической
плотности образца. Полученные пленки охлаждали в вакууме до
комнатной температуры и далее закристаллизовавшиеся частицы
исследовали методами оптической, растровой и просвечивающей
электронной микроскопии. В соответствии с оценками [12] и дан-
ными экспериментальных исследований [7, 8, 12] (рис. 3.1) погреш-
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ность измерения краевого угла, обусловленная изменением объема
капли при ее затвердевании на подложке, не превышает 2°.

Рис. 3.1. Электронно-микроскопические снимки кристаллических (а)
и жидких (б) частиц свинца на углеродной подложке

Таким образом, изменением угла при кристаллизации жидких
капель можно пренебречь и относить величины θ, найденные для
закристаллизовавшихся частиц, к величинам краевых углов жидких
капель при температуре их образования.

В случае, когда можно пренебречь влиянием силы тяжести,
форма малых капель представляет собой сферический сегмент
(оценки показывают, что для металлов это заведомо справедливо
при размерах частиц менее 105 нм). Для нахождения угла θ доста-
точно измерить любые две из трех величин, характеризующих капли
на подложке: радиус кривизны поверхности капли R, диаметр ее ос-
нования d (d = 2r) и высоту H (рис. 3.2).  

Рис. 3.2. Схематическое изображениежидкой каплинатвердой подложке

Предложенные в [6–12] методы различаются способом измерения
вышеуказанных геометрических параметров капель. Так, в методе фо-
тометрирования [6, 11, 12, 14], который применим для самых малых
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частиц (3 < R < 70 нм), форма капли определяется из анализа данных
по почернению электронно-микроскопического изображения частиц;
в методе зеркального отражения [12] поверхность капли рассматрива-
ется как сферическое зеркало, радиус кривизны которого находится оп-
тическими методами; в методе наклонного наблюдения [9, 12] капли
рассматриваются под произвольным углом к оптической оси микро-
скопа, что значительно расширяет диапазон используемых подложек.

Наиболее часто используемые методы скола [7, 8, 12] и свертки
[6, 8, 12] основаны на измерении указанных параметров непосредст-
венно при наблюдении профилей капель в оптическом или элек-
тронном микроскопе. В этом случае краевой угол определяется из
соотношений


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




°>θ−°

°<θ
=






 −==θ
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2
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,90,
2
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1arccos2arctg2

R
d

R
d

R
H

d
H (3.1) 

Таким образом, разработанный комплекс экспериментальных
методов [6–12] позволяет исследовать смачивание поверхностей
твердых тел малыми каплями при изменении размеров последних в
пределах 3–105 нм.

3.1. Размерный эффект при смачивании
Смачивание в системе жидкость – твердое тело характеризуется

величиной равновесного краевого угла θ, который связан с поверх-
ностными энергиями контактирующих фаз уравнениемЮнга

( ) lulu σσ−σ=θcos , (3.2)  

где индексы u и l относятся к твердой (подложке) и жидкой (части-
це) фазе соответственно. Можно ожидать, что размерная зави-
симость поверхностной энергии будет вызывать отличия законо-
мерностей смачивания в нанодисперсных системах от известных для
макроскопических объектов. При этом, в частности, возможно изме-
нение краевого угла с увеличением степени дисперсности как жидкой,
так и твердой фаз. Для описания таких явлений необходимо решить
задачу о равновесной форме микрокапли и ее краевом угле, т. е. полу-
чить аналог уравненияЮнга (3.2) с учетом зависимости σ(R).  

3.1.1. Угол смачивания с учетом размерной зависимости
поверхностной энергии
Рассмотрим, следуя [15], малую каплю жидкости, находящую-

ся на плоской твердой поверхности. Полная свободная энергия
такой системы F состоит из гидростатической энергии pV (здесь
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давление p можно рассматривать как неопределенный множитель
Лагранжа, учитывающий постоянство объема капли V) и энергии
поверхностных сил

( )∫ ∫ σ−σ+σ+−=
l ulS S

uull dSdSpVF , (3.3)  

где S – площадь соответствующей поверхности раздела.
Поверхностная энергия σl, в соответствии с существующими

представлениями [15, 16], предполагается зависящей от средней
кривизны поверхности C в данной точке

( )Cll α−σ=σ ∞ 1 . (3.4)  

Для сферической поверхности (C = 1/R) зависимость (3.4) совпада-
ет с выражением ( )Rll α−σ=σ ∞ 1 [16], известным в литературе как
формула Толмена.

При нахождении условий равновесия необходимо также учиты-
вать размерную зависимость межфазной энергии границы капля – 
подложка σul [8]. В работах [8, 11, 17] предполагалось, что эта зависи-
мость описывается уравнением ( )Rulul β−σ=σ ∞ 1 , однако более есте-
ственно, как это сделано в [15, 18], принять зависимость межфазной
энергии не от радиуса кривизны поверхности жидкости R, а от ра-
диуса периметра смачивания r, т. е. воспользоваться для σul зависи-
мостью вида

( )rulul β−σ=σ ∞ 1 . (3.5)  

Выражения (3.4) и (3.5) применимы при 1/C >>α и r >> β. Отме-
тим также, что при нахождении равновесных характеристик капли не
делается никаких допущений о знаке и величине параметров α и β.

В связи с осевой симметрией задачи для ее решения [15] можно
воспользоваться полярными координатами с началом в центре окруж-
ности периметра смачивания и вертикальной осью z, перпендику-
лярной плоскости подложки. Профиль свободной поверхности капли
задается функцией z(ρ). Без нарушения общности можно считать
функцию z(ρ) однозначной, т. е. рассмотреть случай θ < 90° (можно
показать, что полученные результаты будут справедливы во всем
интервале углов θ, если выполнить более громоздкие преоб-
разования, выбрав в качестве независимой переменной z и задав по-
верхность капли однозначной при любых θ функцией ρ(z)). 

Равновесная форма капли находится минимизацией функциона-
ла (3.3), который с учетом соотношений для объема капли и площа-
дей ограничивающих ее поверхностей записывается следующим
образом:
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Слагаемое (σul(r) – σu)ρ в подынтегральном выражении не со-
держит z(ρ) и ее производных, т. е. зависимость σul(r) определяет
только граничные условия и не влияет на форму капли.

Варьирование функционала (3.6) по δz приводит к уравнению
Эйлера, которое после почленного интегрирования принимает вид
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Постоянная интегрирования в (3.7) оказывается равной нулю из
условия равенства нулю одного из неинтегральных слагаемых δF
в точке ρ = 0. Сложность уравнения (3.7) делает маловероятным его
общее решение, что вынуждает прибегнуть к конкретизации зависи-
мости σl(C) в виде (3.4). Подстановка в (3.7) соотношения (3.4) и вы-
ражений для производных dCd lσ , zC ′∂∂ и zC ′′∂∂ приводит к не-
линейному дифференциальному уравнению первого порядка
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решение которого путем разделения переменных дает равновесную
форму поверхности капли в виде сферы, усеченной плоскостью z = 0:  

( ) 222
0 Rzz =ρ+− . (3.9) 

Радиус сферы удовлетворяет соотношению







 α
−

σ=
∞

RR
p l

2
12 , (3.10)  

из которого видно, что неопределенный множитель Лагранжа p
есть не что иное, как лапласово давление с поправкой на зависи-
мость σ(R). Постоянная интегрирования 22

0 rRz −±= имеет
смысл z-координаты центра сферы (3.9) и определяется из усло-
вия z(r) = 0.  

Угол смачивания θ можно найти либо из граничных условий,
либо, так как функция z(ρ) определена, из условия минимума сво-
бодной энергии капли при постоянном объеме.
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Прежде чем перейти к вычислениям, возвратимся к уравнению
(3.7), полученному без каких-либо предположений о виде зависи-
мости σl(C). Легко убедиться, что функция z(ρ) в виде (3.9) является
его частным решением. При этом для p следует известное в литера-

туре выражение
dR
d

R
p ll σ+σ= 2 для лапласова давления с учетом

влияния кривизны на поверхностную энергию [20]. Полученное со-
отношение (3.10) является его частным случаем для зависимости
σl(R) в виде (3.4). Отметим также, что сферическая форма капли при
монотонной зависимости σl(R) с точки зрения физики рассматри-
ваемого явления выглядит наиболее естественной.

Приведенные рассуждения [15] не следует рассматривать как
строгое доказательство, однако они дают право обоснованно пред-
положить сферичность свободной поверхности капли и вернуться
к решению задачи в общем виде, т. е. с произвольными σl(R) и σul(R). 

Для нахождения краевого угла как функции R необходимо вы-
разить поверхностную энергию капли через R и θ

( )( ) [ ]{ }.sin)(cos12 22 θσ−σ+θ−σπ= uulls rRRF (3.11)  

Приравнивая нулю производную dFs/dR, можно получить урав-
нение, которое при учете постоянства объема приводит к условию
равновесия микрокапли на подложке

dR
dR

dr
dr

dR
dR

l
l

ull
ulu

σ+σ

σ
−

σ
−σ−σ

=θ 2cos . (3.12)  

Уравнение (3.12), как и следовало ожидать, отличается от урав-
нения Юнга (3.2) наличием слагаемых, содержащих производные
поверхностной энергии по размеру.

Используя выражения (3.4) и (3.5) для σl(R) и σul(R), можно за-
писать соотношение для краевого угла микрочастицы через пара-
метры α и β, определяющие размерную зависимость соответ-
ствующих поверхностных энергий, следующим образом [15]:  

θσ
σβ+α

−θ=θ ∞

∞

∞ sin
1

2
coscos

l

ul

RR
. (3.13) 

Естественно, что в предельном случае при σ → σ∞ (α/R → 0, 
β/R → 0) все полученные выражения переходят в известные соот-
ношения теории капиллярности.
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3.1.2. Размерные зависимости угла смачивания
и энергии поверхности раздела твердое тело – жидкость
Первые экспериментальные данные об изменении краевого уг-

ла смачивания с уменьшением размеров жидких капель были полу-
чены в работе [19], в которой электронно-микроскопически исследо-
валось смачивание малыми каплями диффузионного вакуумного
масла и гидрооксихлорида титана тонких нитей асбеста и окиси ва-
надия (эти контактные системы соответствуют случаю θ < 90°). Бы-
ло установлено, что угол θ зависит как от размера капли R, так и от
радиуса нити ru, причем улучшение смачивания происходит при
уменьшении R или увеличении ru. Это явление наблюдалось для ис-
следованных контактных систем при размерах капель менее 1000 нм
и нитей диаметром менее 200 нм. Полученные в работе [19] резуль-
таты указывают на размерную зависимость поверхностных энергий
контактирующих фаз, однако, вследствие сложности рассматри-
ваемой системы (наличие двух переменных параметров R и ru),
имеющихся данных недостаточно для количественного анализа.

Теоретически вопрос о смачивании малой каплей тонкой нити
рассматривался в работах [5, 21], где из условий минимума свобод-
ной энергии системы с учетом размерных зависимостей поверхност-
ной энергии капли σl(R) и адгезионного натяжения )( uulu rf=σ−σ
было получено уравнение, связывающее равновесное значение крае-
вого угла с радиусами капли и нити:

R
ru

α−
α−

=
θ
θ

∞ 21
21

cos
cos . (3.14) 

Здесь α – параметр, определяющий размерную зависимость по-
верхностной энергии жидкой фазы, а θ∞ – значение угла смачивания
при R →∞ и ru →∞.

Анализ, проведенный авторами [5, 21], показывает, что при
α > 0 смачивание должно улучшаться как с уменьшением размера
капли, так и при увеличении радиуса нити, т. е. соотношение (3.14) 
качественно верно описывает обнаруженное экспериментально в ра-
боте [19] изменение краевого угла. Совпадение экспериментальных
данных [19] с теоретическими следствиями, полученными в предпо-
ложении α > 0 [5, 21], свидетельствует о понижении поверхностной
энергии жидкой капли с уменьшением ее размера.

Экспериментальные работы, посвященные изучению зависимо-
сти θ(R) для микрокапель на плоской подложке, появились сравни-
тельно недавно, когда были разработаны надежные электронно-
микроскопические методы измерения краевых углов.

Впервые размерный эффект при смачивании малыми металличе-
скими каплями поверхности плоской твердой подложки эксперимен-
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тально был обнаружен для островковых вакуумных конденсатов олова
и индия на аморфной углеродной подложке [8, 14]. Островковые
пленки получались путем испарения и конденсации олова и индия по
механизму пар→ жидкость на аморфных углеродных подложках в ва-
кууме 1⋅10-7 мм рт. ст., создаваемом при помощи сорбционных уголь-
ных насосов и гетероионного насоса типа «орбитрон». Сочетание ме-
тодов оптической и электронной микроскопии [12] позволило опреде-
лить краевые углы смачивания частиц радиусом (1–104) нм.

Согласно измерениям, выполненным с помощью методов оп-
тической микроскопии [8], краевой угол в системе Sn/C для капель
микронных размеров постоянен и равен 151°±2°, что согласуется
с известными данными для системы олово – углерод [1]. Для изме-
рения краевого угла смачивания у островков меньших размеров при-
менялись электронно-микроскопические методы свертки и фото-
метрического анализа снимков [12].  

Результаты измерений θ для олова на углеродной подложке
приведены на рис. 3.3а, на котором видно, что для больших частиц
(R > 30 нм) значения, полученные методом свертки и методом фото-
метрирования, хорошо согласуются между собой и близки к соответст-
вующим величинам для капель микронных размеров. При уменьшении
размеров частиц (R < 30 нм) наблюдается уменьшение краевого угла.

Рис. 3.3. Зависимости краевого угла смачивания от радиуса частиц
олова (а)[8] и висмута (б) [11] на аморфной углеродной подложке,
полученные методом свертки (") и методом фотометрирования (%)

Позже в работах [11, 17, 22, 24, 25] были выполнены исследова-
ния смачивания в системах островковая пленка металла (Bi, Pb, 
Au) – аморфная пленка углерода и Pb – аморфная пленка кремния в
зависимости от размера частиц. В указанных системах, как и в случае
олова и индия на углеродной подложке, практически отсутствует
растворимость в твердом и жидком состояниях, т. е. подложка по
отношению к исследуемым металлам является изотропной и хими-
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чески нейтральной. В различных экспериментах вакуум при препа-
рировании пленок находился в пределах 10-7–10-9 мм рт. ст.

Для всех исследованных систем получено, что при размерах ча-
стиц R > 100 нм и толщинах аморфных пленок углерода и кремния
t > 20 нм краевые углы смачивания жидких капель в островковых
пленках хорошо согласуются с данными для соответствующих кон-
тактных систем в массивном состоянии [1]. При размерах частиц
R < 30 нм величина θ уменьшается, так что ∆θ = θ∞ – θ ≈ (20°–25°)
при R = (4–5) нм (рис. 3.3–3.4).  

Следует отметить, что смачивание микрочастицами золота и се-
ребра углеродных подложек исследовалось электронно-микроскопи-
чески методом свертки в работе [27]. Образцы для исследований
препарировались конденсацией в вакууме. Для уменьшения плотно-
сти островков на подложке применялась электрокинетическая коа-
лесценция в среде HCl и H2SO4. Было установлено, что для частиц
размером 5–100 нм величины θ не отличаются от соответствующих
значений для массивных образцов. Анализ использованной в работе
[27] методики получения и последующей обработки образцов пока-
зывает [17], что этот результат, вероятно, обусловлен тем, что из-
меренные углы смачивания не соответствуют своим равновесным
значениям. Это связано с тем, что образование частиц происходило
путем твердофазной коалесценции, о незавершенности которой
свидетельствуют перешейки между частицами, наблюдаемые на
приведенных в работе [27] электронно-микроскопических снимках.

Рис. 3.4. Зависимость краевого угла смачивания от радиуса частиц
для островковых конденсатов свинца на аморфных углеродной (а)
[11] и кремниевой (б) [17] подложках (" – данные по методу свертки,
% – по фотометрированию электронно-микроскопических снимков)

Известно, что растворенные или адсорбированные на поверхно-
сти примеси могут оказывать существенное воздействие на характер
физико-химических процессов на границе раздела фаз [2, 3, 28]. Для
высокодисперсных систем примесные эффекты должны проявляться
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в большей мере, поскольку в них с уменьшением характерного раз-
мера наблюдается увеличение растворимости по сравнению с мас-
сивными образцами. Условия препарирования являются технологи-
ческим параметром, определяющим в значительной мере содержа-
ние примесей в конденсированных пленках. На эту тему, как уже не-
однократно отмечалось, накоплен обширный фактический матери-
ал. Однако смачивание в высокодисперсных системах в этом плане
практически не исследовалось, и поэтому представлялось важным
[25] определить влияние условий препарирования образцов на крае-
вые углы микрочастиц с целью выяснить, когда определяющим бу-
дет размерный эффект. Для решения этих задач в работе [25] были
выполнены исследования смачивания углеродных пленок микрочас-
тицами золота, конденсированными в существенно различных ваку-
умных условиях (10–3 мм рт. ст. и 3⋅10–9 мм рт. ст.), создаваемых при
помощи безмасляных средств откачки.

В вакууме образование на поверхности подложки монослоя оста-
точных газов при условии равенства коэффициента конденсации еди-
нице при давлении 10–3 мм рт. ст. (индекс lo) и 10–9 мм рт. ст. (индекс hi)
происходит в течение τlo = 10–3 с и τhi = 103 с соответственно. Время
препарирования островковых пленок золота [17, 25] составляло τ ≤ 5 c, 
т. е. τlo<< τ << τhi. Как показывают оценки [25], при конденсации в вакуу-
ме 10–3 мм рт. ст. атомы золота и атомы примесей из остаточных газов
поступают на подложку в отношении 1:100, а в вакууме 10–9 мм рт. ст.
это отношение составляет 104:1. Следовательно, островки золота, по-
лученные в указанных условиях, должны содержать существенно раз-
личное количество растворенных газовых примесей (конденсация осу-
ществлялась через жидкую фазу), при этом в вакууме 10-9 мм рт. ст. их
общее количество в принципе не может превышать 0,01 ат.%. Посколь-
ку островковые пленки золота [17, 25] препарировались при температу-
ре углеродной подложки ~1350 К, при которой коэффициент конденса-
ции для большинства остаточных газов очень мал, то реальное содер-
жание примесей будет существенно меньше, чем 0,01 ат.%.  

Результаты измерений [17, 25] краевых углов смачивания в сис-
теме Au/C приведены на рис. 3.5. Как в вакууме 3⋅10-9 мм рт. ст. (θ hi), 
так и в вакууме 10-3 мм рт. ст. (θ lo) наблюдается размерный эффект
смачивания, проявляющийся в понижении краевого угла смачивания
с уменьшением радиуса капель при R < 30 нм, а при R > 40 нм зави-
симости θ hi(R) и θ lo(R) выходят на постоянное значение θ∞.

Из рис. 3.5 видно, что характер обеих зависимостей в основном
такой же, как и для рассмотренных выше контактных систем. Одна-
ко полученные [25] данные указывают, что при фиксированном
размере частиц значения краевых углов при конденсации в вакууме
10–3 мм рт. ст. несколько больше, чем в вакууме 3⋅10–9 мм рт. ст.
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Рис. 3.5. Зависимость θ(R) для микрокапель золота, конденсированных
в вакууме 3⋅10-9 (") и 10-3 (%)мм рт. ст. на углеродной подложке [12, 25] 

Для анализа этих результатов в [25] было использовано условие
равновесия малой капли на подложке (3.13), записанное в первом
приближении в виде

.coscos Rγ+θ=θ ∞ (3.15)  

Параметры θ∞ и γ были найдены путем обработки эксперимен-
тальных зависимостей θ hi(R) и θ lo(R) методом наименьших квадратов
и составили при конденсации в вакууме 10–3 мм рт. ст. θ∞= 139,4° и
γ = 0,88 нм, а в вакууме 3⋅10–9 мм рт. ст. θ∞ = 139,7° и γ = 1,14 нм. На
рис. 3.5 представлены зависимости θ hi(R) и θ lo(R), аппроксимирован-
ные уравнением (3.15) с использованием соответствующих величин θ∞
и γ. Из сравнения этих зависимостей следует, что θ hi > θ lo и разность
∆θ = θ lo – θ hi также изменяется с размером частиц (рис. 3.6а).  

Рис. 3.6. Зависимость разности углов смачивания ∆θ= θ lo – θ hi (а)
и поверхностных энергий жидкой фазы hi

l
lo
l σ−σ=σ∆ (б) от размеров

частиц для островковой пленки золота на углеродной подложке [25] 
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Зависимость ∆θ(R) объясняется [25] следующим образом. Если
учесть, что островки золота конденсировались при высоких темпе-
ратурах подложки (~1350 К), то основное влияние должны оказы-
вать растворенные газовые примеси (так как адсорбция газов при
таких температурах пренебрежимо мала). Следовательно, воздейст-
вие остаточных газов на угол смачивания должно проявляться через
величину σl. Это подтверждается полученными данными, так как
величины lo

∞θ и hi
∞θ практически совпадают, в то время как па-

раметры γlo и γhi оказываются различными. Таким образом, величина
давления остаточных газов при препарировании островковых пле-
нок золота незначительно сказывается на значениях поверхностных
энергий, соответствующих массивному состоянию (золото, как из-
вестно, инертный к остаточным газовым примесям металл), но
влияет на размерную зависимость поверхностной энергии.

С использованием экспериментальных зависимостей θ(R) и ∆θ(R)
в [25] было определено изменение поверхностной энергии σl, обу-
словленное растворенными газовыми примесями. Полученная [25] 

зависимость ( )R
l
∞σ
σ∆ представлена на рис. 3.6б, из которого следует,

что с уменьшением размеров частиц lo
l

hi
l σ−σ=σ∆ возрастает. По-

скольку поверхностная энергия металлов понижается с увеличением
концентрации растворенных газовых примесей, полученные резуль-
таты [25] указывают на увеличение растворимости примесей из ос-
таточных газов с уменьшением размера частиц золота.

Как показывают результаты исследований смачивания в систе-
ме Au/C, свойства островковых пленок даже такого слабо чувстви-
тельного к влиянию остаточных газов металла, как золото, зависят
от условий их получения также и в тех случаях, когда изменение этих
условий не сказывается на соответствующих характеристиках мас-
сивных объектов. Тем не менее даже при конденсации в низком
вакууме сохраняется характер зависимости θ(R). Поэтому можно
заключить, что приведенные на рис. 3.3–3.5 данные по смачиванию
в различных системах, полученные в вакууме 10–7–10–9 мм рт. ст. при
безмасляной откачке, свидетельствуют о размерном эффекте сма-
чивания, а не являются следствием влияния примесей.

Результаты исследований смачивания, полученные в [8, 11, 14, 
17] и приведенные на рис. 3.3–3.5, представляют самостоятельный
интерес, в частности для некоторых практических приложений, но
наряду с этим позволяют получить новую физическую информацию
о свойствах микрочастиц. В соответствии с результатами разделов
2.1 и 2.2 по экспериментальным зависимостям θ(R) и σl(R) можно
определить размерную зависимость межфазной энергии границы
микрочастица – подложка σul.
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Для анализа результатов по размерному эффекту смачивания
в островковых пленках использовано [18] выражение (3.13), из ко-
торого по зависимости θ(R) при известных значениях параметра α
и величине поверхностной энергии σu определены величина меж-
фазной энергии границы жидкая микрочастица – подложка и ее
размерная зависимость в соответствии с (3.5), т. е. параметр β.
Параметр α может быть найден из данных по кинетике испарения
малых частиц [50]. Его можно оценить также, воспользовавшись
соотношением α ≈ 0,91(va/Na) (va – атомный объем, Na – число Аво-
гадро) [20]. Расчет α по этому соотношению дает значение
α(Pb) = 0,58 и α(Au) = 0,48 нм, т. е. величины, близкие к найден-
ным экспериментально в работе [50]. Это позволяет в первом при-
ближении использовать указанное соотношение для оценок пара-
метра α металлов, для которого нет экспериментальных данных по
зависимости σl(R). Величина поверхностной энергии углеродной
пленки была определена в работе [53] из данных по смачиванию
микрокаплями индия, олова и свинца свободных пленок различной
толщины и составляет σu = 120±30 мДж/м2.

Используя эти данные, в работе [18] были найдены величины σul 
и параметр β, которые для исследованных систем металл – углерод-
ная подложка приведены в таблице 3.1.  

Таблица 3.1  
Результаты по размерному эффекту смачивания

в системах металл – углерод [18] 

α, нм
Металл

∞σ l ,
мДж/м2 расчет эксперимент [50]

∞σul ,
мДж/м2

β, нм !
∞θ

Au 1130 0,48 0,55 970 2,2 138,8 
Sn 531 0,52 - 582 1,0 152,7 
Pb 450 0,58 0,64 474 2,1 141,8 
Bi 376 0,60 - 415 1,3 141,4 

Параметры α и β являются положительными, что свидетельст-
вует об уменьшении поверхностной энергии микрочастиц и межфаз-
ной энергии на границе с подложкой с уменьшением радиуса. Значе-
ния α примерно соответствуют толщине переходного слоя на гра-
нице жидкой фазы с вакуумом. Величина β, характеризующая шири-
ну переходной зоны между жидкой частицей и подложкой и завися-
щая от природы контактирующих фаз, в 2–4 раза больше α.

Размерные эффекты при смачивании могут наблюдаться и в слу-
чае, когда высокодисперсной является твердая фаза, например, в сис-
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темах типа жидкий металл – тонкая пленка – массивная подложка.
Для систем с отсутствием химического взаимодействия, изменяя
толщину промежуточной пленки от минимальной, обеспечивающей
ее сплошность, до такой, когда пленку можно рассматривать как мас-
сивный материал, можно исследовать размерный эффект, связанный
с изменением поверхностной энергии пленки с уменьшением ее тол-
щины. Такие исследования были выполнены в работах [17, 26].  

Для экспериментов [17, 26] была выбрана система островковый
жидкий конденсат олова – углеродная пленка – монокристалл KCl, в ко-
торой толщину углеродной пленки изменяли в пределах 2 < t < 30 нм.
Образцы препарировались путем испарения и конденсации углерода и
олова в вакууме 4⋅10–8 мм рт. ст. на подложки из монокристаллов
KCl при температуре 520 K. Геометрия взаимного расположения ис-
парителей и подложки выбиралась такой, которая обеспечивала в
одном эксперименте получение образцов с существенно различной
толщиной пленок углерода. Измерения углов проводились на закри-
сталлизовавшихся каплях размером более 40 нм, чтобы исключить
зависимость θ(R).

Было установлено, что при малых толщинах пленок углерода ве-
личина θ стремится к значению, соответствующему смачиванию
чистой монокристальной подложки, т. е. θ(Sn/C/KCl) → θ(Sn/KCl) 
при t → 0, а при больших t угол соответствует смачиванию оловом
материала пленки: т. е. θ(Sn/C/KCl) → θ(Sn/C) (рис. 3.7а). Интервал
толщин пленок углерода, в котором происходит изменение θ в ука-
занных пределах, составляет 2,5 < t < 7 нм. Электронно-микроско-
пические исследования чистых пленок углерода указывают на их
сплошность при уменьшении толщины вплоть до 1,5–2 нм.

Проведенные исследования [17, 26] позволили предположить,
что зависимость θ(t) в соответствии с выражением (3.2) обусловлена
изменением поверхностной энергии углеродных пленок с уменьше-
нием их толщины. Так как при уменьшении t изменяется не только
поверхностная энергия пленки σu, но и межфазная энергия границы
раздела пленка – частица σul, то зависимость θ(t) в системе Sn/C/KCl, 
строго говоря, отражает изменение адгезионного натяжения σu – σul
при уменьшении толщины углеродной пленки, находящейся на по-
верхности кристалла KCl. На рис. 3.7б приведена зависимость адге-
зионного натяжения от толщины пленок углерода для системы
Sn/C/KCl, рассчитанная по данным θ(t). Увеличение адгезионного
натяжения при уменьшении толщины углеродной пленки свидетель-
ствует об уменьшении ее поверхностной энергии в предположении,
что межфазная энергия границы тонкая пленка – капля уменьшается
при уменьшении толщины, как это имеет место для границы под-
ложка – микрочастица с уменьшением радиуса частицы.



100

Рис. 3.7. Зависимость краевого угла смачивания (а) и адгезионного
натяжения (б) от толщины углеродной пленки для системы
 Sn/C/KCl [17, 26] 

3.1.3. Гистерезис смачивания у конденсированных
микрокапель
Наблюдаемое уменьшение краевого угла θ с уменьшением ра-

диуса капли объясняется размерной зависимостью σl и σlu, вызванной
возрастанием относительного вклада граничных областей, свойства
вещества в которых существенно отличаются от объемных. Однако на
параметры смачивания также оказывает влияние упругая деформа-
ция подложки силами поверхностного натяжения жидкости, которая
не учитывалась выше при получении уравнений (3.12) и (3.13). Влия-
ние деформации на угол θ в случае, когда подложкой является тонкая
пленка, подробно рассмотрено в работе [54], а для упругого полупро-
странства – в [29], но в силу использованного приближения получен-
ные в работе [29] результаты неприменимы для капель размером ме-
нее 20–50 нм, т. е. когда наблюдается размерный эффект смачивания.
В работе [30] решена задача об определении значения равновесного
угла смачивания θ для микрокапли радиусом менее 50 нм с учетом
упругой деформации подложки. В предположении, что сила поверхно-
стного натяжения жидкости на периметре смачивания равномерно
распределена по кольцу с конечной шириной, показано, что влияние
упругой деформации незначительно (1–2° для рассмотренных выше
систем), и, соответственно, уменьшение краевого угла в основном
определяется размерной зависимостью удельных энергий поверхно-
стей раздела. Однако для подложек с низким значением модуляЮнга
(E ~ 109 Н/м2) дополнительное отклонение краевого угла смачивания
для малых капель может достигать 5–6°.

В то же время, вследствие малости размера капель и возрастания
коэффициентов диффузии в нанодисперсных системах, на периметре
смачивания под действием сил поверхностного натяжения возможны
и необратимые изменения, которые могут быть обнаружены элек-
тронно-микроскопически как кольцевые следы на подложке на месте
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испарившихся капель. При этом на зависимости радиуса испаряющей-
ся капли от времени при постоянной температуре, как правило, при-
сутствуют периодические отклонения экспериментальных точек от
плавной зависимости. В работах по непосредственному измерению
краевого угла смачивания также наблюдаются колебания ∆θ ~ 10–15°,
в то время как точность применяемых методов свертки и фотомет-
рирования составляет 3–5° [12]. И в том, и в другом случае причиной
таких отклонений может быть гистерезис смачивания. Суть этого яв-
ления состоит в фиксации периметра смачивания, что в некоторых
условиях, например при испарении, существенно меняет поведение
жидкой капли. В работе [31] рассматриваются причины, обусловли-
вающие этот эффект для микрокапель, и выполнена оценка влияния
гистерезиса смачивания на параметры системы капля – подложка.

Изучению гистерезиса смачивания посвящен ряд работ [32, 33]; 
наиболее общими причинами этого эффекта считаются микроне-
ровности и неоднородность положки [33]. Однако многие допуще-
ния, положенные в основу этих работ, например высота микроне-
ровностей ~ 1.25 мкм, неприменимы к микрокаплям. В некоторых
системах [33] фиксация периметра смачивания достигается частич-
ным взаимным растворением твердой и жидкой фаз. Тем не менее
гистерезис может наблюдаться и для систем с пренебрежимо малой
взаимной растворимостью, таких как Au/C. Некоторыми авторами
[32] отмечалось, что при высоких температурах под действием сил
поверхностного натяжения жидкости подложка может пластически
деформироваться. При этом в зоне тройного контакта образуется
выпуклый рант. Сравнение различных механизмов массопереноса
на малых (~10-8 м) расстояниях [34] позволяет сделать вывод об
определяющей роли поверхностной диффузии. Как следует из оце-
нок, выполненных в работе [31] характерное время деформирова-
ния в системе Au/C составляет около 0,1 с. Поскольку время конден-
сации пленок порядка 102 с, в процессе роста капли рант успевает
образовываться даже при довольно частых скачках периметра сма-
чивания, то есть капля сама создает микронеровности подложки.

Значения краевых углов, соответствующих срыву периметра
смачивания при изменении объема капли, получены [31] из условия
минимума свободной энергии системы с учетом упругих деформа-
ций подложки и их частичной релаксации в зоне тройного контакта
путем поверхностной диффузии. Согласно [31] вклад релаксировав-
шей энергии упругой деформации достигает заметных значений, на-
пример, для системы Au/C гистерезис смачивания, т. е. разность
между углами натекания θa и отекания θr составляет около 3°.

Таким образом, при изменении объема капли, например, при
испарении, ее периметр смачивания будет неподвижным до тех пор,
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пока краевой угол не уменьшится до критического значения θr. За-
тем произойдет срыв периметра смачивания, и капля примет поло-
жение, соответствующее равновесному (юнговскому) значению θ0.
Довольно быстро на этом положении периметра смачивания обра-
зуется новый рант, и процесс повторится. Можно заметить, что для
достаточно больших капель (радиус основания которых значительно
больше ширины ранта) величина углов θr и θa слабо зависит от раз-
мера. Так, для системы Au/C при увеличении радиуса капли от 20 до
1000 нм величина этих углов изменяется на 1° за счет увеличения
вклада упругой энергии. Иллюстрирует гистерезис смачивания рис. 3.8, 
на котором показана кривая испарения капли Au, численно рассчитан-
ная в работе [31] для испаряющейся частицы с учетом изменяюще-
гося краевого угла и скачков периметра смачивания. Точками на ри-
сунке отмечены экспериментальные данные [35]. 

Рис. 3.8. Кривая испарения капли Au с учетом гистерезиса смачивания,
точки – экспериментальные данные [35] 

Значительная величина лапласова давления у очень малых (ме-
нее 10 нм) капель приводит к тому, что упругая деформация успева-
ет релаксировать не только в области тройного контакта, но и непо-
средсвенно под каплей. В этом случае наряду с рантом на периметре
смачивания возможно образование лунки под каплей, что приводит
к увеличению величины гистерезиса, при этом разность θ0 – θr увели-
чится значительно сильнее, чем θa – θ0, т. е. углы оттекания больше
отличаются от равновесного значения, чем углы натекания. Прини-
мая во внимание размерное уменьшение краевого угла, можно сде-
лать вывод, что, например, для той же системы Au/C краевой угол
малых (~2–5 нм) капель может достигать 65–70° при θ0 = 138°.
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3.2. Смачивание в системах
островковый конденсат – тонкая пленка – подложка

Исследования смачивания в ультрадисперсных системах металл – 
металл в зависимости от степени дисперсности жидкой и твердой
фаз представляют научный и практический интерес, поскольку дают
возможность изучать влияние геометрических и физико-химических
параметров на контактное взаимодействие и позволяют целена-
правленно управлять смачиванием в различных системах при реше-
нии технологических задач.

Среди факторов, определяющих смачивание в дисперсных сис-
темах металл – металл, кроме размерных эффектов, связанных с за-
висимостью поверхностной и межфазной энергии от размеров фаз,
можно выделить следующие [15, 17]: несплошность промежуточной
пленки и связанная с ней гетерогенность подложки; растворимость
компонентов друг в друге; образование химических соединений на
границе твердой и жидкой фаз; окисление металлической пленки,
степень которого будет определяться физико-технологическими па-
раметрами процесса препарирования образцов. Для поликристалли-
ческих пленок следует ожидать зависимости смачивания от соотно-
шения характерных размеров жидких капель и кристаллических зе-
рен в пленке-подложке вследствие отличия поверхностной энергии
для различных граней зерен и др. Таким образом, процессы смачи-
вания в ультрадисперсных системах определяются целым рядом па-
раметров, разделить которые достаточно сложно.

Примером исследования влияния дисперсности твердой фазы
на краевой угол явились работы, выполненные коллективом авторов
[36, 37, 38], в которых изучалось смачивание тонких пленок перемен-
ной толщины, нанесенных на массивную подложку. В работах [36, 37] 
было показано, что в системе расплав (Ag, Cu, Sn, Pb) – металличе-
ская пленка (Mo, V, Fe) – неметаллическая подложка (сапфир,
кварц, графит) краевой угол линейно изменяется с толщиной плен-
ки в пределах значений, соответствующих смачиванию неметалли-
ческой подложки (при толщинах пленки t → 0) и смачиванию веще-
ства пленки в компактном состоянии (при t > tk). Значения критиче-
ских толщин tk, ниже которых наблюдается изменение краевого угла,
для исследованных систем находятся в пределах 20–50 нм.

В работе [38] исследовалось смачивание оловом неметалличе-
ских пленок, нанесенных на массивные металлические подложки.
Экспериментальные данные показали, что смачивание германия,
покрытого углеродом, резко ухудшается с ростом толщины пленок,
а начиная с t ≥ 3 нм остается неизменным и соответствует смачива-
нию компактного графита. Полученные результаты объясняются
несплошностью пленок углерода при t < 3 нм. В системе
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Sn/Al2O3/Mo, согласно данным работы [38], изменение краевого угла
начинается при толщинах пленок Al2O3 t ≈ 80 нм, что, по мнению ав-
торов, объясняется физико-химическим взаимодействием Al2O3 с мо-
либденом при высоких температурах (1100 K).  

Описанные эксперименты по смачиванию в трехкомпонентных
системах [36, 37, 38] не позволили установить характер изменения по-
верхностной энергии пленки с ее толщиной ввиду сложности процес-
сов взаимодействия расплава с дисперсной твердой фазой. Однако
результаты этих исследований открывают пути к целенаправленному
управлению смачиванием, что может быть использовано на практике.

В работах [17, 26, 39, 40, 41] проведены исследования смачива-
ния в тройных системах Pb/Ni/[NaCl, Si, GaAs], Sn/[C, Al, Al2O3]/KCl, 
Bi/Fe/KCl в зависимости от толщины металлической пленки
(2 нм < t < 200 нм) и размера жидких островков (5 нм < R < 104 нм). 
Выбор таких объектов и пределов изменения параметров t и R обу-
словлен тем, что указанные системы существенно различаются ха-
рактером взаимодействия: Sn – C, Sn – Al2O3, Bi – Fe – полная нерас-
творимость в твердом и жидком состояниях, Sn–Al – растворимость
0,5 вес. % Al в Sn и Pb–Ni – растворимость до 4 вес. % Ni в Pb [42].  

Образцы для исследований [17, 26, 39, 40, 41] препарировались
следующим образом. На монокристальные подложки (KCl, NaCl, Si, 
GaAs) в вакууме 10-6–10-8 мм рт. ст. конденсировалась промежуточ-
ная пленка переменной толщины (Al, Fe, Ni, C, Al2O3), на которую
без нарушения вакуума по механизму пар → жидкость конденсиро-
вался исследуемый металл (Sn, Bi, Pb). Температура подложки во
время конденсации была 653 K для Pb, 523 K для Sn и 560 K для Bi. 
Взаимное расположение испарителей и подложки позволяло в од-
ном эксперименте получать серию образцов с различной толщиной
промежуточной пленки. После охлаждения в вакууме пленки иссле-
довались с помощью электронной и оптической микроскопии. Крае-
вые углы смачивания (θ) измерялись на закристаллизовавшихся
каплях с помощью специально разработанных методик [9, 11, 12]. 
При этом установлено, что угол смачивания зависит от толщины
пленок, а в некоторых случаях и от размера островков при постоян-
ной толщине (Sn/Al/KCl [17, 39]).  

Во всех исследованных системах степень смачивания сущест-
венно зависит от толщины пленок, но интервал толщин, в котором
происходит изменение θ, оказывается различным, при этом за-
висимость θ(t) для разных систем обусловлена различными ме-
ханизмами. Общим для исследованных систем является то, что
краевой угол в первом приближении определяется гетерогенностью
смачиваемой поверхности и изменяется в крайних пределах, сооот-
ветствующих смачиванию чистой подложки (t → 0) и материала
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пленки в массивном состоянии (t > tk). Критическая толщина tk, при
которой наблюдается полное экранирование массивной подложки
тонкой пленкой, зависит от характера взаимодействия компонентов
системы и изменяется от единиц нанометров (взаимодействие от-
сутствует) до десятков и сотен (растворение пленки в расплаве, об-
разование химических соединений).

В работе [49] выполнен анализ полученных результатов [17, 26, 
39, 40, 41] совместно с данными [36, 37, 38] по смачиванию в тройных
системах, который позволил выделить основные типы зависимостей
θ(t) для смачивания расплавом тонкой пленки на поверхности мас-
сивной подложки (рис. 3.9): 

Рис. 3.9. Основные типы зависимостей θ(t) для систем расплав – 
пленка – подложка: а) невзаимодействующие системы; б) системы
с растворением пленки в расплаве; в), г) системы с химическим

взаимодействием на границе пленка – подложка

а) невзаимодействующие системы – рис. 3.9а. Значение tk в та-
ких системах определяется микроструктурой промежуточной плен-
ки и в некоторых пределах может зависеть от технологических па-
раметров ее получения (температура подложки, скорость конденса-
ции и др.). Изменение краевого угла определяется переходом от не-
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сплошной к сплошной пленке и зависимостью ее поверхностной
энергии от толщины. Примерами таких систем могут быть Sn/C/KCl 
(рис. 3.7а), Sn/Al2O3/KCl, Sn/C/Ge [38]. Поскольку изменение смачи-
вания в них наблюдается при толщинах пленок менее 10 нм, в дан-
ном случае, как отмечено выше (раздел 3.1.2), возможно также про-
явление эффектов, связанных с изменением поверхностной энергии
пленки с уменьшением ее толщины. Так, в системе Sn/C/KCl изме-
нение θ наблюдается в интервале 2 < t < 7 нм. В то же время элек-
тронно-микроскопические исследования чистых пленок углерода
указывают на их сплошность при уменьшении толщины вплоть до
1,5–2 нм. Это дает основания предположить, что зависимость θ(t)
в системе Sn/C/KCl обусловлена кроме несполошности углеродных
пленок еще и изменением их поверхностной энергии. Так как при
уменьшении t изменяется не только поверхностная энергия плен-
ки σu, но и межфазные энергии границ раздела пленка – частица
σlu и пленка – массивная подложка, то указанная зависимость, стро-
го говоря, отражает изменение адгезионного натяжения σu – σlu при
уменьшении толщины углеродной пленки, находящейся на поверх-
ности макроскопического монокристалла KCl (рис. 3.7б).

б) системы с растворением пленки в жидком металле – рис. 3.9б.
Наличие растворения материала промежуточной пленки в жидких
каплях вызывает заметное смещение tk в область больших значений
толщины; примеры изменения краевого угла смачивания в таких
системах приведены на рис. 3.10.  

Рис. 3.10. Зависимость θ(t) для систем Bi/Fe/KCl (1), Sn/Al/KCl (2), 
 Pb/Ni/NaCl (3) [17] 

В этом случае на зависимости присутствует еще одна характер-
ная толщина tр, до которой промежуточная пленка полностью рас-
творяется в расплаве. Значение tp зависит от растворимости мате-
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риала пленки в жидком металле при данной температуре. В интер-
вале толщин tр < t < tк имеет место частичное растворение пленки
в жидком металле, которое приводит к ее несплошности, то есть
подложка становится гетерогенной. Поскольку растворимость ма-
териала пленки в расплаве для исследованных систем ограничена,
то степень гетерогенности подложки зависит от толщины пленки,
что и обусловливает наблюдаемую зависимость θ(t). Зависимости
такого типа наблюдаются в системах Pb/Ni/NaCl, Bi/Fe/KCl, 
Sn/Al/KCl (рис. 3.10) и для ряда систем, изученных в работах [36, 37, 
38]: [Cu, Ag, Pb, Sn]/[Mo, V, Fe]/[кварц, сапфир, графит]; 

в) системы с химическим взаимодействием пленки с подложкой – 
рис. 3.9в, г (Pb/Ni/Si [40] и Pb/Ni/GaAs [41], рис. 3.11). Как можно ви-
деть из рис. 3.11, в системе Pb/Ni/GaAs изменение смачивания проис-
ходит в два этапа. Сначала краевой угол уменьшается до промежу-
точного значения θ ≈ 75°, затем в интервале толщин 6 < t < 14 нм на
зависимости θ(t) наблюдается плато, которое не обнаруживалось в ра-
нее изученных аналогичных системах, и далее снова происходит изме-
нение краевого угла до значения, соответствующего системе Pb/Ni.  

Рис. 3.11. Зависимость краевого угла смачивания от толщины
пленки никеля в системе Pb/Ni/GaAs[41] 

Такой ход зависимости θ(t) прямо указывает на существование по
крайней мере двух механизмов изменения смачивания с толщиной
пленки, один из которых реализуется в интервале 0 < t < 14 нм, а дру-
гой при t > 14 нм. Соответственно, система такого типа может быть
разделена на две подсистемы и в соответствии с этим характеризует-
ся двумя значениями критической толщины. Вторая подсистема (об-
ласти B, C, D на рис. 3.11) относится к типу а) или б). В первой под-
системе гетерогенность подложки на переходном участке 0 < t < tk1
(область А на рис. 3.11) является следствием роста островков новой
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фазы – химического соединения пленки с подложкой (результаты фа-
зового анализа двухслойных пленок Ni–GaAs, полученных в различных
условиях, приведены в работах [43–48]), и величина tk1, соответствую-
щая образованию сплошной пленки соединения, определяется меха-
низмом взаимодействия промежуточной пленки с подложкой. Если
при взаимодействии происходит образование соединений, которые
смачиваются металлом хуже, чем исходные вещества, то возможно
появление немонотонных зависимостей θ(t) (рис. 3.9г). 

Следует отметить, что приведенные на рис. 3.9 зависимости яв-
ляются простейшими, и влияние других факторов, например взаи-
модействия с остаточной атмосферой (Sn/Al/KCl [17, 26, 39]), может
привести к более сложному изменению краевого угла с толщиной
промежуточной пленки.

3.3. Смачивание тонких свободных пленок
При интерпретации результатов по смачиванию в трехкомпо-

нентных системах жидкость – тонкая пленка – массивная подложка
трудно разделить эффекты, связанные собственно с толщиной плен-
ки и влиянием массивной подложки. Поэтому представлялось целе-
сообразным проведение исследований смачивания тонких свобод-
ных пленок в зависимости от их толщины [51–53]. Впервые исследо-
вания краевого угла смачивания микрокаплями индия, олова и свинца
тонких свободных углеродных пленок с уменьшением их толщины от
30 до 4 нм были выполнены в работах [51, 52]. Полученные резуль-
таты, как отмечается в [53], не позволили обнаружить размерную
зависимость поверхностной энергии тонких углеродных пленок.
Однако, эти результаты представляют самостоятельный интерес,
поскольку в высокодисперсных системах возможна также ситуация,
когда жидкие частицы смачивают поверхность не массивных твер-
дых тел, а свободных тонких пленок. И в этом случае наблюдаются
специфические эффекты, связанные с деформацией пленки под
жидкой частицей.

В работе [78] была построена теория смачивания упругого по-
лупространства, в соответствии с результатами которой капля де-
формирует область вблизи линии контакта трех фаз с образованием
ранта. В случае тонких пленок деформация может быть значитель-
ной, что позволяет обнаружить ее экспериментально и получить из
сравнения с теорией важные для практических приложений пара-
метры ультрадисперсных систем. Поэтому ниже кратко рассматри-
вается теоретический анализ смачивания тонких свободных пленок
в предположении постоянства поверхностных энергий σl, σu и σul,
выполненный в работе [54], и соответствующие экспериментальные
результаты работ [51, 52, 53].  
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3.3.1. Смачивание малыми каплями свободной
упругодеформируемой пленки
Согласно [15, 54], равновесные характеристики системы, состоя-

щей из свободной упругодеформируемой пленки толщиной t и смачи-
вающей ее капли (рис. 3.12), находятся так же, как и в рассмотренной
в разделе 3.1.1 задаче, – из условия минимума свободной энергии,
в выражении для которой появляется слагаемое, соответствующее
упругой энергии пленки:

( ) ( ) ( )
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где L – радиус окружности закрепления пленки, функциями ζ(ρ)
и z(ρ) задан радиальный профиль поверхностей пленки и капли со-
ответственно; Θ(x) – ступенчатая функция Хевисайда.

Функция ψ равна сумме вкладов упругих энергий чистого изгиба
ψ1 и продольного растяжения пленки ψ2, записываемых, согласно
[79], при учете осевой симметрии в следующем виде:
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где ν – коэффициент Пуассона, u – радиальная компонента дву-
мерного вектора смещения, а ( )[ ]23 112 ν−= EtD – коэффициент же-
сткости (E – модуль Юнга).  

Рис. 3.12. Схематическое изображение жидкой капли на тонкой
упругой пленке

Форма свободной поверхности жидкости находится варьирова-
нием функционала F по δz в области r≤ρ≤0 . Соответствующее
уравнение Эйлера после двукратного интегрирования дает функцию
z(ρ) в виде сферы (3.9) радиусом R = 2σl/p.
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Варьирование F по δξ и δu позволяет получить уравнения, опре-
деляющие деформацию пленки, которые после частичного интегри-
рования и подстановки функций ψ1 и ψ2 из (3.17) принимают вид
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Граничные условия к уравнениям (3.18) и (3.19) вытекают из ра-
венства нулю неинтегральных слагаемых вариации δF. Два из них
были использованы при получении уравнений (3.18), (3.19), а осталь-
ные могут быть записаны следующим образом: u(0) = 0; ξ'(0) = 0; 
ξ(L) = 0; ξ'(L) = 0; u(L) = 0; кроме того, в точке ρ = r следует потре-
бовать непрерывность функций ζ(ρ), ζ'(ρ), u(ρ), ζ''(ρ) и u'(ρ).

Условие для равновесного значения краевого угла θ можно оп-
ределить путем варьирования функционала (3.16) по δr. При этом
получается выражение, являющееся уравнением Юнга, записанным
вдоль оси, параллельной участку пленки в окрестности точки ρ = r:

( ) ulul σ−σ=ϕ−θσ cos , (3.20) 

где ϕ = arctgζ'(r) – угол наклона пленки в точке ρ = r. Такое же урав-
нение Юнга с поправкой на угол наклона упругой поверхности полу-
чено и в работе [78].  

Еще одно соотношение, связывающее ϕ и θ, следует из уравне-
ния (3.18) и граничных условий в точке ρ = r:

( ) ( ) ( )[ ].00sinsin −ζ ′′′−+ζ ′′′+ϕσ−σ=θ⋅σ rrDuull (3.21)  

Как видно из (3.18) и (3.21), краевой угол зависит от дефор-
мации пленки и определяется скачком третьей производной ζ(ρ) на
линии трехфазного контакта.

Была выполнена [15, 54] оценка поведения системы для малых
и больших прогибов пленки, т. е. когда преобладающими являются
деформации изгиба и растяжения соответственно. В случае, когда
максимальный прогиб пленки δ меньше ее толщины, уравнения
(3.18) и (3.19) линеаризуются, и из их решения следует соотношение
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связывающее модуль Юнга с экспериментально измеряемыми парамет-
рами. При больших изгибах пленки (δ> t) могут быть получены прибли-
женные решения уравнений (3.18) и (3.19), из которых следует оценка

( ) .sin2~ 3
1Et

r l ∞θ⋅σ
δ (3.23) 

В случае очень тонкой пленки t ≤ 10σ/E (это может иметь место
для эластичных пленок с малым модулем упругости) ее форма под кап-
лей стремится к сферической с радиусом ( ) θσσ+σ= sinluluul rR ,
а вне капли остается плоской. Гладкий переход от одной формы к дру-
гой осуществляется в узком участке шириной порядка толщины пленки,
а значение краевого угла ( )t

t
θ=θ

→0
lim определяется только поверхност-

ными энергиями фаз в соответствии с уравнениями
( )
( ) .sinsin

;2coscos
0
0

ϕσ+σ=θσ
σ=ϕσ+σ+θσ
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3.3.2. Смачивание островковыми конденсатами свободных
углеродных пленок
Как уже отмечалось, экспериментальные исследования смачи-

вания островковыми вакуумными конденсатами средней дисперс-
ности свободных аморфных углеродных пленок различной толщи-
ны с целью получения сведений о поверхностной энергии пленок
были выполнены в работах [51–53]. Выбор объектов наряду с мето-
дическими соображениями обусловлен тем, что пленки углерода
широко используются в тонкопленочной технологии, а углеродные
волокна, пропитанные различными металлами и сплавами, явля-
ются основой многих композиционных материалов. Для исследо-
ваний использовались металлы (In, Sn, Pb), химически инертные по
отношению к углероду и образующие с углеродными пленками уг-
лы смачивания 140°–150°.

Образцы для исследований препарировались путем испарения
и конденсации углерода и металлов в вакууме 10–6 мм рт. ст. на уг-
леродные пленки различной толщины, находящиеся на медных се-
точках с размером ячеек 60 мкм. Для обеспечения конденсации ис-
следуемого металла по механизму пар → жидкость температура
подложек во время эксперимента поддерживалась выше температу-
ры плавления металла и составляла 520 K для олова, 470 K для ин-
дия и 620 K для свинца. Толщина пленок углерода изменялась в пре-
делах 4–30 нм, а размер жидких металлических частиц составлял 30–
500 нм и ограничивался, с одной стороны, необходимостью исклю-
чить размерный эффект, связанный с дисперсностью жидкой фазы,
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а с другой – прочностью углеродных пленок. Краевые углы смачива-
ния определялись электронно-микроскопически по методу свертки.

При электронно-микроскопических исследованиях профилей за-
кристаллизовавшихся капель металла (рис. 3.13) было обнаружено
существенное различие в форме межфазной границы капля – под-
ложка для микрочастиц, конденсированных на свободных пленках
и на пленках, находящихся на твердой поверхности [51, 52, 53].  

Это различие заключается в том, что в случае, когда пленка до-
статочно тонкая, она деформируется каплей (рис. 3.13), в то время как
у частиц, конденсированных на твердой поверхности, граница раздела
жидкость – подложка остается плоской. Угол смачивания для капли
на тонкой пленке определялся как угол между плоскостью пленки
и касательной к жидкой поверхности в точке тройного контакта.

Рис. 3.13. Микроснимки капель олова на свободных углеродных пленках
толщиной 20 (а) и 10 (б) нм [53] 

Для исследованных систем было установлено [53], что при
t < 30 нм краевой угол уменьшается с толщиной пленки (рис. 3.14). 
При t > 30 нм угол θ приближается к постоянному значению θ∞, со-
ответствующему смачиванию массивного материала. Анализ про-
филей микрокапель на свободных пленках показал, что пленка де-
формируется каплей, при этом величина прогиба зависит от толщи-
ны и становится существенной при t < 10 нм.

Полученные результаты были интерпретированы [15, 54] в рам-
ках теории смачивания упругодеформируемых пленок [54], основные
положения которой изложены в разделе 3.3.1. Как следует из соот-
ношений (3.22) и (3.23), при t = const зависимость максимального
прогиба δ пленки от радиуса основания капли r будет различной
в случаях, когда преобладающими являются деформации изгиба
(δ ~ r3 при δ < t) и растяжения (δ ~ r при δ > t).
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Рис. 3.14. Зависимость угла смачи-
вания оловом (а), свинцом (б) и ин-
дием (в) свободных пленок углерода

от их толщины [53] 

Экспериментальные зависимости δ(r) для системы Sn/C при
t = 10 нм (рис. 3.15) подтверждают этот вывод. Из приведенных
графиков видно, что линейная зависимость δ(r) наблюдается при
δ < t в координатах «r3 — δ», а при δ > t – в координатах «r — δ». 

Рис. 3.15. Зависимость δ(r) в координатах «r – δ» (а) и «r3 – δ»
(б) для капель олова на свободной пленке углерода толщиной

10 нм [15, 53] 

Из этих же графиков следует, что
.exp,0

lim
tr r <δ→

δ
= 7,5⋅10–6 нм–2

и ( ) .exp,tr >δδ = 0,11. Поскольку коэффициент Пуассона обычно на-

ходится в пределах 1/4 < ν < 1/2, то из соотношения (3.22) можно



114

оценить модуль Юнга углеродной пленки, который оказывается
равным E ≈ (3,4–4,2)⋅1010 Н/м2. С учетом этого значения из (3.23) 
получается ( ) .theor,tr >δδ ≈ 0,10 ± 0,01, что хорошо согласуется с экс-

периментом. Теоретическая оценка краевого угла при t = 10 нм
также дает значение θtheor.= (140 ± 1)°, близкое к эксперименталь-
ному θexp. ≈ 138°.

Результаты теоретического рассмотрения для очень тонких
пленок были использованы для оценки поверхностной энергии угле-
родных пленок [15]. Как следует из (3.24) и (3.2), в случае, когда энер-
гией деформации по сравнению с поверхностной энергией можно
пренебречь, значение σu определяется выражением

( )∞∞ θ−θθσ=σ coscos4/sin 0lu . (3.25) 
Интервал толщин свободных пленок, в котором выполняется

это соотношение, является экспериментально недостижимым
(t < 1 нм), однако угол θ0 может быть найден экстраполяцией зави-
симости θ(t). Величины поверхностной энергии углеродной пленки,
оцененные с помощью (3.25) из экспериментальных данных для сис-
тем In/C, Sn/C и Pb/C (таблица 3.2), составляют примерно
120 ± 30 мДж/м2 и согласуются как между собой, так и с имеющими-
ся в литературе значениями.

Поскольку сведения о поверхностной энергии аморфных угле-
родных пленок отсутствуют, в работе [53] полученные значения σu
сравниваются с имеющимися данными о поверхностной энергии
различных модификаций углерода. Величины σu углерода, найден-
ные различными авторами, оказываются в весьма широком интер-
вале 34,6–2560 мДж/м2.

Таблица 3.2 
Результаты по смачиванию свободных тонких

пленок углерода [53] 

Система θ∞,° θ0, ° σl, мДж/м2 σu, мДж/м2

Pb/C 142 113 450 113 ± 30

In/C 145 116 559 121 ± 30

Sn/C 151 127 540 118 ± 30

Ряд значений σu, рассчитанных (σu ≈ 170 мДж/м2 [55, 56]) или
определенных экспериментально с помощью различных методов
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(σu = 110,6 мДж/м2 [57] – смачивание; 110–120 мДж/м2 [2] – смачива-
ние, адсорбция, теплота растворения; 119 мДж/м2 [58] – теплота
смачивания; 130 мДж/м2 [59] – уширение дислокационных рядов; 110–
160 мДж/м2 [60] – кинетика графитизации сплавов), неплохо согла-
суются с результатами работы [53]. Величины σu = 46 мДж/м2 [49] 
и σu = 34,6 мДж/м2 [62], найденные из данных по смачиванию водой
и органическими жидкостями различных типов графита и застекло-
ванного углерода, вероятно, занижены вследствие адсорбции моле-
кул жидкости на твердой поверхности [3].  

Большие значения поверхностной энергии поликристаллическо-
го графита, полученные в работах [63, 64] методом «нейтральной
капли», объясняются следующим образом. Вследствие сильной ани-
зотропии кристаллической решетки графита значение σu для базис-
ной (σb) плоскости и боковой грани призмы (σs) существенно раз-
личны. Отношение σ b/σ s, найденное в работе [65] из теоремы Вуль-
фа, оказывается весьма значительным и составляет σ b/σ s = 13. Сле-
довательно, величины σu = 2500 мДж/м2 [63] и σu = 2580 мДж/м2

[64] обусловлены наличием на поверхности образца поликристал-
лического графита зерен с различной ориентацией. В связи с этим
отмечается также обнаруженное в работе [66] изменение поверх-
ностной энергии пирографита от 2000 до 350 мДж/м2 в зависимо-
сти от степени совершенства структуры образца и его предысто-
рии (температуры и длительности отжига). Кроме того, величина
σu = 350 мДж/м2 [66], равно как и расчетное значение σu = 506 мДж/м2

[67], вероятно, не могут быть приняты в качестве характери-
стик аморфной углеродной пленки, так как вычисление θ0 при
σu = 350 мДж/м2 приводит к величинам (~ 130, 140 и 135° соот-
ветственно для In, Sn и Pb), превышающим измеренные экспе-
риментально.

Анализируя данные по смачиванию островковыми конденса-
тами индия, олова и свинца свободных углеродных пленок, необхо-
димо отметить следующее. Как показывают количественные оцен-
ки этих результатов, изменение θ с толщиной свободных пленок
вследствие предсказываемой теоретически размерной зависимо-
сти их поверхностной энергии примерно на порядок меньше изме-
нения краевого угла из-за деформации. Поэтому проведенные ис-
следования не позволили проследить зависимость θ(t) для свобод-
ных углеродных пленок, но они дали возможность определить зна-
чение поверхностной энергии для них, что невозможно сделать
другими методами.
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3.4. Смачивание в переохлажденных
островковых конденсатах

Известно, что выше температуры плавления поверхностная
энергия σl линейно уменьшается с повышением температуры. Однако
существующие представления и экспериментальные данные о тем-
пературной зависимости поверхностной энергии жидкостей неодно-
значны, о чем свидетельствуют приведенные в работе [68] резуль-
таты и их анализ. При этом в работе [68] высказывается предполо-
жение, что при значительных величинах переохлаждений можно
ожидать инверсию температурной зависимости σl(T) (т. е. переход
к dσl/dT>0), обусловленную различным изменением с температурой
поверхностной и объемной энтропии.

Экспериментально температурная зависимость поверхностной
энергии переохлажденных металлов (Ga, In, Sn, Bi, Pb) [69] изучена
лишь в области небольших переохлаждений. При этом установлено,
что зависимость σl(T) линейна (dσl/dT<0) и сохраняется при переходе
в область переохлажденного состояния. В то же время в работе [69] 
указывается на незначительное отклонение от линейности σl(T) ниже
температуры плавления олова и висмута, для которых получены пе-
реохлаждения 42 и 59 K соответственно. Это, однако, оставляет от-
крытым вопрос о существовании инверсии температурной зависимо-
сти поверхностной энергии переохлажденной жидкости, так как авто-
рам [69] не удалось достичь больших переохлаждений. В то же время
согласно [68] не исключено, что при достаточном переохлаждении
у всех жидких металлов будет наблюдаться инверсия.

Измерения поверхностной энергии переохлажденных расплавов
сложны, так как значительные переохлаждения достигаются обычно
в микрообъемах, а при традиционных методах определения σl тре-
буется большое количество расплава [1, 3]. Сведения о зависимости
поверхностной энергии от температуры при T < Ts можно получить,
исследуя смачивание переохлажденным расплавом твердой подлож-
ки с применением вакуумных конденсатов. Это связано с тем, что
для последних достаточно просто получить большие переохлажде-
ния и, используя соответствующие методы [12], измерить краевые
углы смачивания с достаточной точностью.

Такие эксперименты впервые были выполнены в работах [70–
74], в которых исследовались контактные пары, представляющие со-
бой островковые пленки олова, индия, висмута и меди на аморфных
углеродных подложках и индия на алюминиевой подложке. Выбор
систем обусловлен тем, что указанные металлы не образуют хими-
ческих соединений с используемой подложкой и практически не рас-
творяют ее. Кроме того, при конденсации в вакууме олова и индия
на углеродных подложках достигаются большие переохлаждения
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(∆T ≥ Ts/3). В то же время в [68] отмечается, что у олова инверсия
отсутствует, а для индия, если бы его можно было достаточно силь-
но переохладить, можно было бы наблюдать инверсию.

3.4.1. Инверсия температурной зависимости смачивания
в островковых пленках
Для изучения температурной зависимости смачивания исполь-

зовалась специально разработанная методика [71, 73], позволяю-
щая в одном эксперименте определять зависимость θ(T) в широ-
ком температурном интервале: от температуры максимального
переохлаждения на выбранной подложке Tg до критической темпе-
ратуры конденсации Tк. Образцы для исследований препарирова-
лись конденсацией в вакууме 5⋅10–6–2⋅10–8 мм рт. ст. на круговую
подложку, вдоль которой устанавливался градиент температур
(200–900 K). В качестве подложки применялась пластина из нержа-
веющей стали с укрепленными на ней монокристаллами NaCl или
полированными пластинками Al2O3, на которые непосредственно
перед конденсацией исследуемого металла наносилась углеродная
пленка толщиной 20–30 нм. В результате на подложке в интервале
температур Tg<T<Tк в соответствии с диаграммой конденсации
[75, 76] происходит конденсация в равновесную или переохлажден-
ную жидкую фазу с образованием островков (микрокапель), яв-
ляющихся подобными сферическими сегментами. Полученные об-
разцы охлаждались в вакууме до комнатной температуры и затем
измерялись краевые углы смачивания на закристаллизовавшихся
каплях, сконденсированных при различных температурах подлож-
ки. Вследствие гистерезиса смачивания [31], который даже на аб-
солютно гладкой и однородной поверхности возникает благодаря
деформации подложки в зоне тройного контакта [32], при измене-
нии температуры радиус основания капель оказывается постоян-
ным. Это подтверждается исследованиями, выполненными непо-
средственно в электронном микроскопе: при нагреве капель
вплоть до температур, при которых начинается их испарение, и при
их охлаждении до комнатной температуры не наблюдается срыва
периметра смачивания. Поскольку радиус основания капли остает-
ся неизменным и капля сохраняет сферическую форму, изменение
наблюдаемого значения краевого угла при охлаждении возможно
только вследствие изменения ее объема. Оценка возможного из-
менения θ из-за температурного сжатия металла и скачка объема
при кристаллизации дает значение ≤ 2° при охлаждении от 700 K 
до комнатной температуры [12], что меньше погрешности измере-
ний ±3°. Поэтому величины θ, измеренные на закристаллизовав-
шихся каплях, правомерно относить к температурам их образования
в процессе конденсации. Краевые углы измерялись методом сверт-
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ки на электронно-микроскопических снимках профилей частиц
(рис. 3.16) и усреднялись для 10–20 частиц, конденсированных при
фиксированной температуре. Поскольку конденсация осуществляет-
ся на подложку с градиентом температуры, то зависимость θ(T) мо-
жет быть измерена в одном эксперименте, т. е. в идентичных усло-
виях получения капель в широком интервале температур и со сколь
угодно малым температурным шагом.

Рис. 3.16. Электронно-микроско-
пические снимки частиц олова,
конденсированных в вакууме
5⋅10-6 мм рт. ст. на углеродной
подложке при температурах
400 К (а), 570 К (б) и 730 К (в) [71] 

Результаты измерений краевых углов смачивания в системах
Sn/C и In/C [71] приведены на рис. 3.17. Полученные зависимости ха-
рактеризуются максимумом при температурах 550 и 500 K для олова
и индия соответственно. Ниже Ts угол смачивания плавно уменьша-
ется с понижением температуры. Уменьшение θ для исследованных
систем составляет примерно 25° при максимальных достигнутых
переохлаждениях ∆TSn = 160 K и ∆TIn = 100 K. Зависимость θ(T) для
индия несколько смещена относительно кривой θ(T) для олова в об-
ласть более низких температур, что представляется естественным
следствием различных температур плавления этих металлов. Улуч-
шение смачивания наблюдается также и выше Ts при возрастании
температуры, причем для индия и олова θ уменьшается в одном
и том же температурном интервале: 550 < T < 650 K. Выше 700 K 
краевой угол в системе Sn/C обнаруживает поведение, типичное для
невзаимодействующих систем, заключающееся в слабом уменьше-
нии θ с ростом температуры [1]. При этом зависимость θ(T) близка
к линейной с коэффициентом наклона d(cosθ)/dT ≈ 0,0001 K–1.
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Рис. 3.17. Температурные зависимости угла смачивания островко-
выми конденсатами олова (а) и индия (б) углеродных пленок (под-
ложка-основание: " – NaCl; % – Al2O3; вакуум 5⋅10-6 мм рт. ст.) [71] 

В системе Bi/C [72] температурная зависимость смачивания, как и
в рассмотренных выше системах In/C и Sn/C [71, 73], является немо-
нотонной и характеризуется значительным понижением краевого уг-
ла при приближении к температуре максимального переохлаждения
(рис. 3.18а). Однако максимальное значение θ для висмута достигает-
ся при T = 430 К, т. е. в переохлажденном состоянии, в отличие от
олова и индия, для которых максимум зависимости θ(T) находится
выше температуры плавления. Этот факт, а также то, что в данных
экспериментах для висмута получены меньшие относительные пере-
охлаждения (∆T/Ts ≈ 0,27), чем для олова (∆T/Ts ≈ 0,38), приводят к то-
му, что интервал уменьшения краевого угла смачивания с понижени-
ем температуры оказывается достаточно узким: 400 < T < 420 К.
В этом интервале происходит уменьшение θ на 25°, что отвечает умень-
шению адгезионного натяжения на 50 %, т. е. от 280 до 140 мДж/м2 (для
поверхностной энергии висмута принято значение σl = 385 мДж/м2,
полученное экстраполяцией данных [69] до температуры 400 К).

Система In/Al также характеризуется немонотонной зависимо-
стью краевого угла от температуры (рис. 3.18б), которая подобна за-
висимости θ(T) в системе Sn/C [71, 73], однако почти полностью нахо-
дится выше температуры плавления индия. Для In/Al получены не-
большие относительные переохлаждения (∆T/Ts ≈ 0,05), что вообще
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характерно для конденсатов металлов на металлических подложках
[75, 76]. Начиная с температуры T = 420 К (θ = 60°), краевой угол уве-
личивается с ростом температуры и при T = 490 К принимает макси-
мальное значение θ = 143°. Далее следует быстрое уменьшение θ,
и при T > 500 K краевой угол имеет постоянное значение θ = 120°.
Характерно, что при температуре плавления и ниже ее, в переохлаж-
денном состоянии, индий смачивает алюминиевую подложку. Пере-
ход от смачивания к несмачиванию, т. е. изменение знака адгезионно-
го натяжения, в системе In/Al наблюдается при T = 440 К.

Рис. 3.18. Температурные зависимости смачивания для переохлажден-
ных островковых конденсатов металлов на различных подложках.

Системы Bi/C (a), In/Al (б)[72] 

Для системы Cu/C температурная зависимость смачивания не име-
ет каких-либо особенностей: в интервале температур 1200 < T < 1300 K 
наблюдается уменьшение краевого угла с ростом температуры
(d(cosθ)/dT ≈ 0,001 K–1). Это, с одной стороны, подобно поведению θ(T)
для системы Bi/C при тех же величинах относительных переохлажде-
ний, а с другой – линейная зависимость θ(T) является типичной для
контактных систем с невзаимодействующими компонентами [1, 3].  

Наблюдаемые изменения краевого угла в области переохлаж-
денного состояния металла, как отмечается в работе [74], вероятно
обусловлены аномальным поведением либо поверхностной энергии
жидкого металла, либо межфазной энергии границы металл –
углерод. Если предположить σul неизменной или возрастающей с по-
нижением температуры, то в соответствии с уравнением Юнга экс-
периментальные данные по θ(T) свидетельствуют о резком увели-
чении поверхностной энергии жидкого металла. Так, для олова при
T ≤ 400 K величина σl, найденная в предположении постоянства ад-
гезионного натяжения, превышает соответствующее значение для
твердого металла. Следовательно, кристаллизация олова при
T < 400 K будет сопровождаться уменьшением поверхностной энер-
гии, что не согласуется с существующими теоретическими представ-
лениями и экспериментальными данными. Таким образом, предпо-
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ложение о постоянстве и тем более о возрастании σul с увеличением
переохлаждения приводит к противоречию. Поэтому в работе [74] 
считается, что из данных по смачиванию в переохлажденном со-
стоянии наиболее вероятно следует значительное уменьшение
межфазной энергии границы переохлажденная капля – подложка при
понижении температуры. Зависимости σul(T), рассчитанные с ис-
пользованием линейной экстраполяции в область больших переох-
лаждений данных по температурной зависимости поверхностной
энергии олова и индия [69], приведены на рис. 3.19.  

Рис. 3.19. Зависимости поверхностной энергии жидкой фазы [69] 
и межфазной энергии границы капля - подложка от температуры
для Sn/C (а) и In/C (б). Пунктирные линии на графике (б) соответ-
ствуют возможному изменению σl и σul с температурой за счет

адсорбции остаточных газов.

Среди причин, вызывающих столь значительное уменьшение
межфазной энергии, в работе [74] указывается на адсорбцию газовых
примесей, величина которой возрастает с понижением температу-
ры, инверсию поверхностной энергии металла в переохлажденном
состоянии и на уменьшение различия между твердой и жидкой фа-
зами при увеличении переохлаждения. Однако, учитывая то обстоя-
тельство, что для ряда исследованных металлов (In, Sn, Bi) инверсия
температурной зависимости смачивания наблюдается примерно
в одном и том же температурном интервале, а в системе Cu/C при
высоких температурах не обнаружена вовсе, вероятно, определяю-
щей следует признать [74] возрастающую при таких температурах
адсорбцию примесей из остаточных газов, приводящую к уменьше-
нию поверхностной энергии металла и межфазной энергии на гра-
нице с углеродной подложкой при увеличении переохлаждения
(пунктир на рис. 3.19б), а следовательно, и к экспериментально на-
блюдаемому улучшению смачивания. С повышением температуры
подложки выше 500–600 K происходит увеличение σu углеродной
пленки вследствие резкого уменьшения адсорбции газов на ее по-
верхности, что улучшает смачивание.
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3.4.2. Влияние давления остаточных газов на смачивание
оловом углеродных подложек
Наблюдаемые экспериментально зависимости θ(T) (рис. 3.17, 

3.18) не могут быть объяснены линейным изменением поверхност-
ных энергий контактирующих фаз [1]. Кроме того, одним из воз-
можных объяснений немонотонного хода θ(T) является влияние ад-
сорбированных газовых примесей. Поэтому в работах [74, 77] были
исследованы температурные зависимости краевых углов смачивания
для островковых пленок олова на углеродных подложках, конденси-
рованных при контролируемом составе остаточной атмосферы в усло-
виях, когда существенно уменьшается влияние адсорбированных при-
месей на поверхностную энергию как углеродных пленок, так и капель
металла и границы их раздела.

Препарирование образцов осуществлялось с применением из-
ложенной выше методики [71–74] в прогреваемой вакуумной уста-
новке с металлическими уплотнениями при давлении остаточных
газов 10–7–10–9 мм рт. ст. Для контроля остаточной атмосферы ис-
пользовался радиочастотный масс-спектрометр, а ее состав изме-
нялся путем напуска требуемого газа в установку, откачанную до
давления 10–9 мм рт. ст. Краевые углы смачивания измерялись по
электронно-микроскопическим снимкам профилей частиц на свер-
нувшихся (рис. 3.20) или наклонных (рис. 3.21) участках углеродной
пленки (методы свертки и наклонного наблюдения [12]); значение θ
для фиксированной температуры находилось усреднением с учетом
погрешностей значений краевых углов для 10–20 микрочастиц.

Рис. 3.20. Электронно-микроско-
пические снимки закристаллизо-
вавшихся капель олова, конден-
сированных в вакууме 2⋅10–8 мм
рт. ст. на углеродных подлож-
ках при температурах 350 К (а), 
 410 К (б) и 500 К (в) [74] 
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Результаты измерений θ(T) для капель олова, полученных в раз-
личном вакууме, приведены на рис. 3.22. Сравнение экспериментальных
данных по смачиванию в пленках олова, препарированных в вакууме
10–6 и 10–8 мм рт. ст., показывает, что их отличие заключается, во-первых,
в отсутствии максимума на зависимости θ(T) (давление 10–8 мм рт. ст.) 
и, во-вторых, указанная зависимость при улучшении вакуума смещается
в область меньших значений углов смачивания в температурном ин-
тервале переохлажденного состояния капель олова 500–350 K (для дав-
ления 10–8 мм рт. ст. это смещение составляет 20–30°). 

Рис. 3.21. Электронно-микроскопический снимок островковой пленки
олова, конденсированной в вакууме 2⋅10–8 мм рт. ст. на углеродной

подложке при температуре 315 К (θ=82°) [77] 

При температурах подложки T > 500 K для пленок, препариро-
ванных в вакууме 10–8 мм рт. ст., зависимость θ(T) выходит на по-
стоянное значение, и углы смачивания оказываются приблизительно
равными углам θ для пленок, полученных при p = 10–5 мм рт. ст., но
при температурах выше 650 K. Это указывает на то, что максимум
на температурной зависимости смачивания для островковых кон-
денсатов олова, индия и висмута, полученных в вакууме 10–5–10–6 мм
рт. ст. [71, 73], обусловлен влиянием адсорбированных газовых при-
месей из остаточной атмосферы, которые соответствующим обра-
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зом изменяют поверхностные энергии контактирующих фаз. При
конденсации же в вакууме 10–6 мм рт. ст. при температурах выше
650 K происходит десорбция газовых примесей с поверхности под-
ложки, а для пленок, полученных в вакууме 10–8 мм рт. ст., эти при-
меси отсутствуют и при более низких температурах, и в результате
значения углов смачивания в обоих случаях практически совпадают.
Характерно, что зависимость θ(T) для пленок, конденсированных в
вакууме 10–7 мм рт. ст., занимает промежуточное положение между
данными для образцов, полученных при p = 10–6 и 10–8 мм рт. ст.

Рис. 3.22. Температурная зависимость краевого угла смачивания
углеродных подложек островковыми конденсатами олова,
препарированными при различных давлениях остаточных газов:
1 – 5⋅10–6 мм рт. ст. [71], 2 – 3⋅10–7 мм рт. ст. и 3 – 2⋅10–8 мм рт. ст. [74] 

Необходимо отметить, что для переохлажденного состояния
олова снижение температуры во всех случаях приводит к уменьшению
краевых углов. При давлении остаточных газов 10–8 мм рт. ст. улучше-
ние смачивания оказывается весьма значительным и составляет
∆θ ~ 50°. Изменение смачивания с температурой хорошо иллюстри-
руется электронно-микроскопическими снимками профилей частиц
(рис. 3.20) и наклонных участков пленки вблизи температуры макси-
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мального переохлаждения (рис. 3.21). При этом, как можно видеть из
графика (рис. 3.22, кривая 3) и микроснимков (рис. 3.20, 3.21), в облас-
ти глубоких переохлаждений (при T < 350 K) наблюдается переход от
несмачивания (θ > 90°, межфазная энергия границы капля – подложка
σul превышает поверхностную энергию подложки σu, т. е. σul > σu)
к смачиванию (θ < 90°, σul < σu). Наличие такого перехода, а по суще-
ству – изменения знака адгезионного натяжения σu – σul, прямо под-
тверждает вывод о значительном уменьшении с температурой меж-
фазной энергии границы переохлажденная капля – подложка, опреде-
ляющим фактором которого, как отмечается в [74], является возрас-
тающая при понижении температуры адсорбция примесей из оста-
точных газов. Результаты работы [77] дают основания предположить,
что немонотонная зависимость смачивания в системе Sn/C связана
с воздействием газов метановой группы, которые образуются в про-
цессе работы гетеро-ионной откачивающей системы.

Анализ результатов [70–74, 77] позволяет предположить, что соб-
ственно переохлажденное состояние металла не является основной
причиной резкого улучшения смачивания с понижением температуры
для легкоплавких металлов. На это указывает также то, что инверсия
температурной зависимости смачивания наблюдается как вблизи
температуры плавления (Sn/C, In/C), так и выше (In/Al) и ниже (Bi/C) 
ее, а для системы Cu/C [72] отсутствует вообще. Однако этот вывод
нельзя считать окончательным, поскольку для системы Cu/C зависи-
мость θ(T) исследована при небольших относительных переохлажде-
ниях (∆T/Ts ≈ 0,12), и, возможно, поэтому не обнаружена инверсия
смачивания. Таким образом, имеющиеся к настоящему времени дан-
ные указывают на общность явления инверсии смачивания, однако
еще не позволяют дать однозначный ответ на вопрос о ее механизме.

3.4.3. Размерный эффект при смачивании в переохлажденных
конденсатах
Ранее (см. раздел 3.1.2) на примере ряда контактных систем

(Sn/C, In/C, Bi/C, Pb/C, Au/C, Pb/Si) было показано, что смачивание
аморфных нейтральных подложек жидкими металлами улучшается
при уменьшении размеров микрокапель [17, 18]. Этот эффект являет-
ся следствием уменьшения поверхностной энергии собственно капель
металла σl и межфазной энергии границы капля – подложка [17, 18] 
и исследован только для температур, превышающих температуру
плавления металла. В то же время известно, что кристаллизация ма-
лых частиц и, в частности, вакуумных конденсатов происходит при
значительных переохлаждениях [75, 76], и для описания этого процес-
са необходимо знание как абсолютных значений краевых углов при
соответствующих температурах, так и их размерной зависимости.
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Такие исследования для островковых пленок олова на аморфной
углеродной подложке выполнены в работе [73]. Результаты измере-
ний краевых углов смачивания в системе Sn/C при T = 400 К приведе-
ны на рис. 3.23, из которого видно, что для переохлажденных капель,
так же как и для равновесных [75, 76], наблюдается уменьшение крае-
вого угла с уменьшением размеров капель. Однако численные значе-
ния краевых углов для капель одинаковых размеров оказываются дру-
гими, и зависимость θ(R) (R – радиус капли) для переохлажденных ка-
пель смещена в область меньших значений θ на величину ∆θ ≈ 15°.

Рис. 3.23. Зависимость угла смачивания от радиуса переохлажденных
(1 – Т= 400 К [73]) и равновесных (2 – Т= 520 К [17]) микрокапель олова

Сравнение с известными результатами по размерному эффекту
смачивания при T > Ts [17, 18] дает основания предполагать, что ме-
ханизм эффекта для метастабильных капель (при T < Ts) такой же,
как и для равновесных, т. е. обусловлен зависимостью от размера
поверхностной энергии собственно капли и межфазной энергии гра-
ницы капля – подложка [17, 18].  

В рамках этого предположения обработка результатов в работе
[73] проведена по методике, изложенной в разделе 3.1.2 с использо-
ванием соотношения (3.13), которое описывает равновесие микро-
капли на твердой подложке.

Необходимо отметить, что численная обработка результатов
эксперимента затруднена из-за отсутствия данных по поверхностной
энергии металлов при больших переохлаждениях. Однако, согласно
измерениям поверхностного натяжения ряда переохлажденных ме-
таллов [69], при переходе через точку плавления на зависимости σl(T)
не наблюдается каких-либо особенностей. Поэтому для определения
σl при T < Ts в работе [73] использована линейная экстраполяция
имеющихся литературных данных, относящихся к более высоким
температурам [69]. Используя найденное таким образом значение
σl = 560 мДж/м2 при T = 400 K и предполагая, что характер размерной
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зависимости θ(R) сохраняется и в переохлажденном состоянии, т. е.
принимая для параметра α значение, соответствующее равновесным
каплям (α = 0,25 нм [17, 18]), из анализа экспериментальных данных с
помощью выражения (3.13) в работе [73] были получены величины
β = 1,6 нм, θ∞ = 134° и σ∞ul = 500 мДж/м2. Для равновесных капель
соответствующие параметры зависимости θ(R) оказываются
несколько другими: β = 1,0 нм, θ∞ = 152,7° и σ∞ul = 592 мДж/м2 [17, 18]. 

Таким образом, при исследовании размерного эффекта при
смачивании в переохлажденных вакуумных конденсатах обнаружено,
что зависимость θ(R) при T > Ts подчиняется известным закономер-
ностям, но величины параметров β, θ∞ и σ∞ul выше и ниже Ts оказы-
ваются различными.

Выводы
Изложенные экспериментальные данные и их анализ показывают,

что использование островковых вакуумных конденсатов для исследова-
ния смачивания позволило получить ряд оригинальных общего харак-
тера результатов, имеющих принципиальное значение для физики по-
верхности и физико-химии поверхностных явлений. Эти результаты
важны и для теории и практики фазовых превращений, особенно для
описания и управления процессом конденсации пересыщенного пара.

В первую очередь это относится к обнаружению, детальному ис-
следованию и теоретическому описанию размерного эффекта при
смачивании малыми жидкими частицами поверхности твердых тел,
заключающемуся в уменьшении угла смачивания при уменьшении
размеров частиц. На этой основе впервые получены данные о раз-
мерной зависимости межфазной энергии границы раздела малая
капля – твердая подложка. Важными представляются также данные
по исследованию смачивания свободных пленок и развитые теоре-
тические представления, позволившие определить поверхностную
энергию свободных тонких пленок углерода.

Исследования в системах островковый конденсат – тонкая
пленка убедительно показывают, что в таких системах наряду с раз-
мерными эффектами существенную роль играет также характер фи-
зико-химического взаимодействия компонентов.

Экспериментальные методы исследования смачивания, разра-
ботанные для изучения островковых конденсатов, естественно най-
дут применение и при изучении других объектов.

В то же время обнаруженная инверсия смачивания в островко-
вых конденсатах, заключающаяся в переходе от несмачивания к сма-
чиванию при понижении температуры переохлажденного состояния,
нуждается в дальнейших исследованиях.
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ГЛАВА 4
ОБРАЗОВАНИЕ И ПЕРЕОХЛАЖДЕНИЕ ПРИ

КРИСТАЛЛИЗАЦИИЖИДКОЙ ФАЗЫ
В ОСТРОВКОВЫХ КОНДЕНСАТАХ

Известно, что конденсация молекулярного пучка на нейтраль-
ной подложке происходит только при условии, что ее температура
ниже некоторого значения Тк, носящего название критической тем-
пературы конденсации. При этом в зависимости от плотности моле-
кулярного пучка, т. е. от скорости конденсации, температура Тк мо-
жет быть как больше, так и меньше температуры плавления мас-
сивных образцов Тs.

Количественная связь между Тк и плотностью молекулярного
пучка была объяснена Френкелем и Семеновым, получившими сход-
ные выражения. При этом Френкель [1] исходил из того, что в резуль-
тате миграции адсорбированных атомов на подложке и их столкнове-
ний образуются двойники, служащие основой для зарождающихся
кристаллов. Семенов [2] же в своей теории конденсации исходил из
того, что адсорбированные на поверхности подложки атомы пред-
ставляют собой двумерный газ. При достаточном увеличении поверх-
ностного давления плоская газообразная фаза переходит в плоскую
жидкость, служащую основой для дальнейшего роста конденсата.

В соответствии со сложившимися на основе экспериментальных
и теоретических исследований представлениями о конденсации пара
в основном рассматриваются следующие механизмы роста тонких
пленок, которые кратко излагаются ниже, следуя работе [3].  

Весьма распространенному случаю роста для большого числа
систем пленка – подложка соответствует механизм Фольмера –
Вебера, когда рост пленок происходит через островковую стадию.
Островки конденсированной фазы возникают и растут по толщине
уже при степенях заполнения поверхности подложки осаждаемым
веществом значительно меньших, чем соответствующие образова-
нию монослоя. Пленки, формирующиеся по этому механизму, ста-
новятся сплошными лишь при определенной толщине, зависящей от
многих факторов, и имеют зернистую структуру.

Для гетероэпитаксиального роста на монокристаллической
подложке пленок веществ с небольшой разницей их параметров кри-
сталлических решеток и подложки характерен послойный рост, ко-
торый называется ростом по механизму Франка – Ван дер Мерве.
При таком росте на подложке по мере заполнения ее поверхности
конденсируемым веществом образуется сначала полностью завер-
шенный монослой, на котором вырастает второй завершенный
монослой, затем образуется третий слой и т. д.
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Наложением двух указанных механизмов является рост пленок
по Странскому – Крастанову, когда на подложке образуется полно-
стью завершенный первый монослой, на котором последующее
формирование пленки происходит через островковую стадию.

Если пленка растет по мере случайного заполнения отдельных
малых участков поверхности подложки в соответствии со статисти-
кой Пуассона, то говорят о статистическом осаждении. Такой меха-
низм реализуется в случае конденсации металлического пара при
очень низких температурах, когда подвижность осаждающихся ато-
мов на подложке недостаточна для подстройки их друг к другу для
образования монослоя или островков. В случае полупроводников и ди-
электриков указанный рост реализуется при комнатной и более вы-
соких температурах. Как следствие при таком росте пленки являют-
ся аморфными или имеют структуру близкую к аморфной.

При исследовании металлических конденсированных пленок на
нейтральных аморфных подложках различными авторами установле-
но, что эти пленки в начале процесса их формирования состоят из от-
дельных изолированных островков. Следовательно, они формируют-
ся путем образования и роста зародышей конденсированной фазы,
т. е. их рост происходит через островковую стадию. Обсуждаемые
в данной главе исследования относятся в основном к островковым
пленкам, формирующимся на начальных стадиях конденсации по ме-
ханизму Фольмера-Вебера. Как следует из рассмотренных в первой
главе фазовых диаграмм для образцов малых размеров, образовав-
шиеся на начальной стадии зародыши в силу малости размера долж-
ны находится в жидком состоянии, т. е. конденсация должна происхо-
дить в жидкую фазу по механизму пар→ жидкость (п→ ж).  

Экспериментальные же исследования показывают, что эти от-
дельные изолированные частицы могут быть как отдельными мик-
рокристалликами, так и жидкими каплями, которые уже закристал-
лизовались. Таким образом, возможны следующие два пути меха-
низма конденсации при росте островковых пленок:
1. Образование островков кристаллической фазы происходит не-
посредственно из пара (механизм пар→ кристалл).

2. Пар конденсируется сначала с возникновением островков жидкой
фазы, которая позже может кристаллизоваться (пар→ жидкость).  
Вопрос состоит в том, при каких условиях конденсация с форми-

рованием островков, т. е. по механизму Фольмера – Вебера, происхо-
дит в кристаллическую, а при каких – в жидкую фазу при температуре
подложки ниже температуры плавления массивных образцов иссле-
дуемого вещества. Это относится к веществам с низким положением
тройной точки на Р-Т-диаграмме (обладающих весьма малой упруго-
стью пара). В то время как для веществ, обладающих повышенной
упругостью пара (с высоким положением тройной точки, например,
Zn, Cd, Mg), естественно реализуется механизм п→ к.
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4.1. Механизм конденсации
при формировании островковых пленок

Многочисленные экспериментальные наблюдения образования
зародышей при конденсации различных веществ на различных под-
ложках давали подтверждения реализации механизмов п→ к и п→ ж.
Позже в серии экспериментальных работ Л. С. Палатника с сотрудни-
ками [4, 5] было показано, что конденсация металлов по механизму
п→ к или п→ ж определяется условиями конденсации и, прежде все-
го, температурой и материалом подложки.

В соответствии с результатами этих исследований, конденсация
на нейтральной аморфной подложке при температуре Tg < T < Tк на
начальных стадиях может осуществляться путем возникновения час-
тиц жидкой фазы (механизм п → ж), а при T < Tg путем образования
частиц кристаллической фазы (механизм п → к). Таким образом, су-
ществует граничная температура Tg (Tg < Ts), соответствующая пере-
ходу от механизма конденсации п→ ж к механизму п→ к.

Электронографически образование жидкой фазы наблюдалось
в процессе конденсации Sn, Pb, In и Bi на аморфных лаковых под-
ложках при температурах Tg < T < Ts [6, 7] (граничная температура
Tg ≈ 0,68Ts для Bi и Tg ≈ 0,69Ts для Sn и Pb). При этом жидкая фаза со-
храняется до тем больших размеров частиц, чем выше температура
подложки. Если конденсация прекращалась до наступления кри-
сталлизации, то жидкая фаза существовала тем дольше, чем меньше
средняя толщина конденсированного металла или выше температу-
ры подложки. Кристаллизация жидкой фазы происходила также при
охлаждении ее ниже температуры Тg. Из исследованных в работе [6] 
металлов кристаллизация жидкой фазы в случае свинца наблюда-
лась по истечении значительного меньшего, чем для остальных ме-
таллов, промежутка времени после прекращения конденсации.

Образование жидкой фазы в процессе конденсации при температу-
рах подложки Tg < T < Ts в работе [8] связывается с тем, что при Т > Tg
равновесным состоянием частиц критического размера, возникающих на
начальной стадии, является жидкое, а не кристаллическое, а при T < Tg
возникающие зародыши сразу являются кристаллическими. Это обу-
словлено понижением температуры плавления с уменьшением радиуса
частицы и увеличением размеров критического зародыша с повышени-
ем температуры. Исходя из этого, в работе [8] обосновывается посто-
янство температуры Тg. В соответствии с этим граничная температура
не должна зависеть от материала подложки и условий конденсации.

В то же время в работе [9] было показано, что температура Тg зави-
сит от материала подложки и для висмута на железной поликристалли-
ческой подложке составляет 383 К, а на грани (001) NaCl – 423 К [5].  

При электронографическом и электронно-микроскопическом ис-
следовании пленок ртути на охлаждаемых до температуры жидкого
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азота углеродных подложках [10] обнаружено, что жидкие частицы су-
ществуют выше и ниже Тg, что указывает на осуществление механизма
п → ж при всех температурах. Отличие состоит в том, что при темпе-
ратурах выше Тg жидкими являются и большие частицы, а ниже Тg жид-
кими остаются только самые маленькие, а крупные кристаллизуются.
На этом основании высказывается предположение, что температура Тg
является температурой кристаллизации в островковых конденсатах [10].  

Объяснений [8] и [10] недостаточно для понимания зависимости
температуры Тg от материала подложки. Не ясно также, почему в плен-
ках одних металлов жидкая фаза, образующаяся при Тg < Т < Тs, сохра-
няется длительное время после прекращения конденсации, а в пленках
других, например свинца [6], при прочих одинаковых условиях
кристаллизуется через значительно меньший промежуток времени.
Так как указанные исследования выполнены лишь на металлах In, Sn, 
Bi и Pb в вакууме 10-4–10-5 мм рт. ст. при масляной откачке, когда ве-
лика роль примесей из остаточных газов, поэтому они недостаточны
для объяснения влияния размерного эффекта на механизм конденса-
ции и выяснения физической природы Тg, т. е. для объяснения форми-
рования и устойчивости жидкой фазы в островковых пленках и в ко-
нечном счете в малых частицах в зависимости от их размера.

Для обнаружения жидкой фазы, образующейся при вакуумной
конденсации, в работах [11–13] использовался электронографиче-
ский метод, позволяющий непосредственно в процессе осаждения
наблюдать за структурой образующейся пленки. Указанные иссле-
дования проводились в прогреваемом стеклянном электронографе
с энергией электронов 40 кэВ в вакууме лучше 1⋅10-9 мм рт. ст., при
этом для определения количества конденсируемого металла был
применен метод кварцевого осциллятора [13].  

Электронографически была исследована структура пленок серебра
и меди в процессе конденсации при различных температурах углерод-
ной подложки. Эти исследования показали, что в зависимости от тем-
пературы подложки в начальный период конденсации наблюдается или
жидкая, или кристаллическая фаза.Так, при температуре подложки 873 К
до начала конденсации серебра на экране видна только дифракционная
картина от аморфной углеродной пленки. В процессе осаждения на эк-
ране появляются диффузные кольца, соответствующие жидкому сереб-
ру. Детальные исследования [11, 12] показали, что жидкая фаза наблю-
дается при значительных толщинах. Для доказательства присутствия
на электронограммах диффузных колец от жидкой фазы проводилось
фотометрирование электронограмм от чистой углеродной подложки
и электронограмм, полученных на различных стадиях конденсации.
Предполагалось также, что в начальный момент конденсации дифрак-
ционная картина от пленки вуалируется дифракцией от углеродной
пленки. Чтобы исключить это, например, при той же температуре
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873 К конденсировалась пленка серебра, затем конденсация прекраща-
лась и подложка охлаждалась. При этом охлаждение ниже 823 К приво-
дило к появлению на дифракционной картине отчетливых линий кри-
сталлического серебра.Следовательно, при температуре подложки 873 К
в процессе конденсации действительно образовывалась жидкая фаза.

Если температура ниже 823 К, например, температура подлож-
ки равна 773 К, то уже при малой массовой толщине (5–10 Å) обна-
руживается дифракционная картина, характерная для поликристал-
лического серебра.

Систематические исследования при скорости конденсации от
8 до 22 Å/мин показали [11, 12], что жидкая фаза образуется при
температуре подложки выше 823 К, а ниже этой температуры на-
блюдается кристаллическая фаза. При этом при охлаждении жидкой
фазы в пленках различной массовой толщины ниже 823 К она всегда
кристаллизуется. Следовательно, температура подложки 823 К пред-
ставляет для серебра температуру Тg, соответствующую переходу от
механизма конденсации п→ ж к механизму п→ к.

Если температура подложки была выше 973 К, то при приме-
нявшихся скоростях конденсации образование пленки вообще не на-
блюдалось, т. е. эта температура является критической температу-
рой конденсации Тк для серебра на углеродной подложке.

На основании подобных исследований [11, 12] было установле-
но, что при конденсации меди на углеродной подложке выше 923 К
образуется жидкая фаза, а ниже – кристаллическая. Следовательно,
температура перехода от механизма конденсации п → ж к механиз-
му п→ к для меди на углеродной подложке Tg = 923 К.

Общим для всех рассмотренных работ является то, что характер
механизма конденсации (п → ж или п → к) при формировании ост-
ровковых пленок при повышенных температурах на химически ней-
тральных подложках определяется в основном их температурой.
При этом образующаяся при Т > Tg жидкая фаза наблюдается при
значительно больших размерах островков, чем это следует из раз-
мерной зависимости температуры плавления, и ее устойчивость оп-
ределяется условиями конденсации (давление остаточных газов,
скорость конденсации, материал подложки).

4.2. О физической природе граничной температуры
смены механизма конденсации

Интерпретация физической природы граничной температуры, как
следует из рассмотренных выше работ, неоднозначна. Так, согласно [8], 
существование механизма п→ ж при Tg < T < Ts связывается с тем, что
при Т > Tg равновесным состоянием частиц конденсата критического
размера в силу размерной зависимости температуры плавления являет-
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ся жидкое, а ниже – кристаллическое. В работе [14] различия в морфоло-
гической структуре пленок при Т < Тg и Т > Тg интерпретируются как ре-
зультат поверхностного плавления. В работах [10, 15, 16] температура Тg
определяется как температура, при которой изменяется характер кри-
сталлизации жидких частиц в островковых пленках: ниже Тg кристаллиза-
ция носит гомогенный характер, а выше – гетерогенный.

Учитывая это, а также важность понимания процессов зарожде-
ния и кристаллизации островковых пленок, в работах [17–28] были про-
ведены детальные исследования образования жидкой фазы и ее кри-
сталлизации в островковых конденсатах ряда металлов при измене-
нии в широких пределах условий препарирования. При этом в этих ра-
ботах в основу были положены следующие соображения. На началь-
ных стадиях в силу размерной зависимости температуры плавления
образующиеся зародыши конденсированной фазы являются жидкими.
По мере их увеличения при температурах подложки Т < Тg они кри-
сталлизуются при размерах, определяемых зависимостью температу-
ры плавления от размера. При Т > Тg в процессе роста частиц жидкой
фазы они сохраняются в переохлажденном состоянии, т. е. темпера-
тура Тg соответствует переохлаждению при кристаллизации на под-
ложке и, естественно, должна зависеть от материала подложки.

Указанные соображения вытекают из приведенного в главе 1 
термодинамического рассмотрения и существующих теорий конден-
сации и кристаллизации. И ответ на вопрос о природе граничной
температуры непосредственно связан с возникновением зародышей
конденсированной фазы при конденсации пересыщенного пара на
твердой поверхности, с размерной зависимостью температуры
плавления малых частиц и кристаллизацией переохлажденной жид-
кости на твердых поверхностях.

Известно [36], что при конденсации из паровой фазы работа об-
разования на подложке критического зародыша конденсированной
фазы в виде шарового сегмента с контактным углом θ равна
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атомный (молекулярный) объем, Р – давление пересыщенного пара
и Р∞ – равновесное давления пара.

Из (4.1) следует, что ∆Gv
* = 0 при θ = 0, т. е. активационный

барьер образования зародышей отсутствует, а при θ = 180° (полное
несмачивание) Ф(θ) = 1 и подложка никакой активности в процессе
образования зародышей не проявляет, т. е. формирующиеся ост-
ровки конденсированной фазы имеют практически точечный кон-
такт с подложкой.

Для образующихся островковых конденсатов на начальных ста-
диях при малых размерах островков весьма существенен вклад по-
верхностного слагаемого в свободную энергию, что приводит к по-
нижению их температуры плавления. Соответственно при темпера-
туре ниже температуры плавления массивных образцов частицы бу-
дут находится в жидком состоянии до размера
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Для островка в форме шарового сегмента радиуса r, находящего-
ся на подложке и образующего с ней краевой угол θ, в предположении
неизменности при плавлении величины этого угла температура плав-
ления определяется тем же выражением, что и для свободной части-
цы радиуса r. Однако при этом объем плавящегося островка в Ф(θ)
раз меньше объема свободной частицы того же радиуса. При θ→180° 
объем плавящихся на подложке островков стремится к объему сво-
бодных частиц соответствующего радиуса.

Известно [37], что в рамках капиллярной модели зарождения
при конденсации из пара значения радиуса критического зародыша
близки к атомным размерам. Из экспериментов по плавлению ма-
лых частиц [38–41] следует, что при температурах Т ≈ Тg плавятся
частицы радиусом 20–30 Å.  

Сравнительный анализ выражений (4.1а) и (4.2) также показыва-
ет, что в силу малости размера первоначально образовавшиеся заро-
дыши конденсированной фазы являются жидкими [42]. В дальнейшем
в соответствии с теорией кристаллизации по мере роста в процессе
конденсации они будут находиться при Т < Ts в переохлажденном со-
стоянии если переохлаждение ∆Т меньше необходимого для кристал-
лизации на данной подложке. При увеличении размера островков при
температурах Tg < T < Ts они сохраняются в переохлажденном со-
стоянии и происходит формирование пленки, состоящей из островков
переохлажденной жидкости, по механизму пар → переохлажденная
жидкость (п→ пж). При этом граничная температура Тg и соответст-
вующее переохлаждение ∆T = Ts – Tg зависят от вакуумных условий
препарирования и материала подложки. Ниже температуры Тg после
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достижения островками размера, определяемого размерной зависи-
мостью температуры плавления, они кристаллизуются, и в дальней-
шем конденсация происходит в кристаллическую фазу (механизм
п→ к). Вследствие этого с ростом массовой толщины сравнительно
быстро наблюдается переход к формированию сплошных поликри-
сталлических пленок. Все это позволяет достаточно просто и надежно
определять температурный интервал существования переохлажден-
ной жидкости, используя конденсаты, препарированные на подложке
с градиентом температур в широком интервале (от 0,5Тs до Тs).  

Эксперименты [17–28] проводились в вакууме до 2⋅10-10 мм рт.
ст. при одновременном масс-спектрометрическом контроле состава
остаточных газов; для его изменения использовалась специальная
система напуска.

Исследования были проведены для ряда металлов (Cu, Ag, Au, 
In, Bi, Pb, Sn, Fe, Co, Ni), значительно отличающихся по температуре
плавления и химической активности по отношению к остаточным
газам в вакуумной камере в процессе конденсации [29].  

В качестве подложек использовались сколы щелочно-галоидных
кристаллов NaCl и KCl, полированные пластины из поликристалли-
ческого Al2O3. Применялись также углеродные пленки и пленки оки-
слов (Аl2O3, ZrO2, MgO, SiO), а также некоторых металлов (W, Ni, 
Cu), которые препарировались в вакууме непосредственно перед
конденсацией исследуемого металла.

Были выполнены детальные исследования влияния массовой тол-
щины, давления и состава остаточных газов, скорости конденсации и ма-
териала подложки на границу метастабильности переохлажденной жид-
кой фазы в конденсатах указанных металлов, т. е. на температуру, соот-
ветствующую границе смены механизмов конденсации п→ пж и п→ к.

Проведенные исследования показали, что для всех указанных ме-
таллов при температурах ниже Тs в процессе конденсации на подлож-
ке наблюдается появление четкой границы, которая сохраняется и по-
сле прекращения конденсации и охлаждения до комнатной темпера-
туры. При этом если на начальных стадиях конденсации эта граница
не обнаруживается, то с увеличением массовой толщины степень ее
четкости возрастает. Для островковых пленок In, Sn, Bi, Pb и Au, кон-
денсированных в вакууме 2⋅10-8 мм рт. ст. на аморфных углеродных
подложках, граница Тg наблюдается при температуре, равной 285, 336, 
361, 408 и 891 К, соответственно [22]. Ниже и выше этой границы кон-
денсаты резко отличаются по светорассеянию. Электронно-микроско-
пически выше Тg пленки при любых средних толщинах имеют четко
выраженную островковую структуру, при этом форма частиц близка
к сферической. Ниже Тg достаточно толстые (≥ 100 нм) пленки явля-
ются сплошными поликристаллическими.
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В соответствии с прямыми электронографическими исследова-
ниями это является следствием того, что выше Тg частицы были
жидкими и находились в переохлажденном состоянии.

При очень малых массовых толщинах электронно-микроскопи-
ческие различия в структуре пленок выше и ниже Тg практически не
обнаруживаются (рис. 4.1).  

Рис. 4.1. Электронно-микроскопические снимки пленок олова раз-
личной массовой толщины на углеродных подложках, конденси-
рованные при температуре 313 К (А – механизм п→ к) и 363 К (Б –
механизм п→ ж): а – 20 Å; б – 37 Å; в – 47 Å; г – 125 Å; д – 300 Å [24] 
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С увеличением массовой толщины, хотя пленки являются еще
островковыми и ниже Тg, различие хорошо проявляется по сдвигу
максимума на зависимости кривых распределения частиц по разме-
рам от температуры при фиксированной массовой толщине (рис. 4.2). 
При этом с увеличением массовой толщины это различие усиливает-
ся, о чем свидетельствуют приведенные на рис. 4.3 зависимости от
температуры размера островков, на который приходится наибольший
объем вещества пленки при различных массовых толщинах.

Рис. 4.2. Распределение частиц по размерам в зависимости от
температуры углеродной подложки в процессе конденсации для
островковых пленок олова с массовой толщиной 15 нм (t∆r соот-
ветствует массовой толщине пленки, образуемой частицами,

размеры которых находятся в интервале (r, r + ∆r)) 

Рис. 4.3. Зависимость размера островков, соответствующего наи-
большему объему вещества пленки, от температуры подложки для

конденсатов олова с массовой толщиной 2, 5 и 15 нм (3)  
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Различие в структуре тонких пленок выше и ниже температуры
Тg особенно четко выявляется электронно-микроскопически по из-
менению профиля частиц в процессе роста. Ниже Тg частицы имеют
плоскую форму, а выше Тg их форма близка к сферической (рис. 4.4).  

Рис. 4.4. Микроснимки профилей частиц висмута, сконденсирован-
ных на углеродной подложке ниже (а) и выше (б) температуры

смены механизма конденсации

Необходимо отметить, что при достаточно медленном охлаж-
дении частицы, образовавшиеся в результате кристаллизации пере-
охлажденной жидкой фазы, в основном являются монокристалличе-
скими и приобретают характерную для данного металла огранку.
Это иллюстрируют приведенные на рис. 4.5 электронно-микроско-
пические снимки частиц кобальта выше и ниже Тg. При достаточно
быстром охлаждении частица сохраняет сферическую форму. Для
таких металлов, как индий и свинец, уже в результате выдержки при
комнатной температуре частицы приобретают огранку.

Рис. 4.5. Электронно-микроскопические снимки профиля частиц
кобальта на Al2O3-подложке, сформировавшихся по механизму п→ пж
с последующей кристаллизацией выше (а) и по механизму п → к

ниже (б) граничной температуры Tg

Эксперименты, выполненные в работах [18, 20–24], по опреде-
лению температуры смены механизма конденсации на различных
подложках при одновременном измерении краевых углов смачива-
ния θ жидкими островками подложки показали, что обнаруживается
связь между температурой Тg и измеренными краевыми углами θ
для соответствующих подложек. Полученные при этом данные рас-
сматриваются ниже.
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4.3. Предельное переохлаждение
при кристаллизации жидкой фазы

Поскольку граничная температура Тg, определяющая нижнюю
температурную границу устойчивости переохлажденной жидкой фазы
в островковых вакуумных конденсатах при размерах частиц боль-
ше 100 нм, задается в основном материалом подложки, то, исследуя
формирование жидкой фазы на различных подложках, вероятно,
можно приблизиться к ее предельному значению, соответствующему
гомогенному зародышеобразованию при кристаллизации.

Необходимо отметить, что изучение переохлаждения при кри-
сталлизации важно не только для понимания явлений зародышеобра-
зования при фазовых переходах жидкость – кристалл, но и для выясне-
ния его влияния на решение практических задач, связанных с затверде-
ванием и определяющих улучшение микроструктуры и свойств ста-
бильных или метастабильных фаз. При этом для углубленного пони-
мания природы процесса зародышеобразования необходимо прежде
всего продвижение к предельному переохлаждению путем максималь-
ного исключения гетерогенного зародышеобразования.

Для достижения больших переохлаждений используются две
принципиально разные группы методов [30]. К первой относятся
различные методы с использованием очень больших скоростей
охлаждения, приводящих к подавлению гетерогенного зародыше-
образования. Ко второй группе относятся методы, основанные на
удалении потенциальных центров кристаллизации. Одним из ос-
новных в этой группе является примененный Тернбаллом [31] ме-
тод микрообъемов, заключающийся в разбиении расплава на мел-
кие капли. Позже этот метод был объединен с методом создания
аморфного окружения путем измельчения расплава в жидкой
эмульсии [32]. Весьма эффективным способом увеличения дости-
жимых переохлаждений является бесконтейнерное проведение
процессов в расплавах в ультрачистой среде. Подобные условия
обеспечиваются при свободном падении капли в сооружениях для
сбрасывания образцов, а также при удержании расплава во взве-
шенном состоянии при помощи различных бесконтактных воздей-
ствий (например, акустического или электромагнитного) в услови-
ях невесомости в космосе [30].  

Одним из перспективных направлений определения переохлаж-
дения при кристаллизации, как показано в работах [64, 65], является
использование островковых вакуумных конденсатов, формирующих-
ся по механизму п→ ж на различных подложках.

Действительно, если зародыш кристаллической фазы в форме
шарового сегмента образуется на границе раздела переохлажденная
жидкость – подложка, то его контактный угол с подложкой (ψ) опре-
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деляется, как видно из рис. 4.6, условием ψσ+σ=σ cosslsulu . Это
приводит при сохранении радиуса критического зародыша

)(/2* TTr ssl ∆λσ= (σsl – энергия границы раздела кристалл – собст-
венный расплав) к уменьшению его объема в Ф(ψ) раз, и, соответст-
венно, во столько же раз уменьшается работа его образования, т. е.

)(** ψΦ∆=∆ GGget . (4.3) 

Рис. 4.6. Схема образования зародыша кристаллической фазы
в жидкости на подложке

В силу этого уменьшается переохлаждение, необходимое при
кристаллизации жидкости на подложке. Здесь ∆G* – работа образо-
вания критического зародыша при гомогенной кристаллизации,
определяемая выражением

2

23

)(3
16*

Т
ТG ssl

∆λ
σ

⋅π⋅





=∆ . (4.4) 

Естественно, что приведенное феноменологическое рассмотре-
ние влияния подложки на кристаллизацию с использованием угла ψ
применимо более всего к аморфным подложкам. Кроме того, изме-
рения угла ψ не представляются возможными, по крайней мере для
металлов, и вследствие этого экспериментально не может быть опре-
делена зависимость переохлаждения от угла ψ. Несмотря на это, важ-
ным выводом такого рассмотрения является то, что с увеличением
угла ψ влияние подложки уменьшается, как уменьшается и ее влияние
на процесс конденсации с возрастанием угла θ. Исходя из этого, мож-
но ожидать, что при θ → 180° подложка практически не будет оказы-
вать влияния и на процесс кристаллизации. Поэтому, исследуя пере-
охлаждение на различных подложках и выбрав в качестве параметра,
определяющего влияние подложки на ∆Т, угол смачивания θ, можно
при θ → 180°приблизиться к предельному переохлаждению при гомо-
генной кристаллизации свободных капель жидкости.

Рассматривая гетерогенную кристаллизацию, необходимо отме-
тить, что активными нерастворимыми примесями, способствующи-
ми зародышеобразованию, являются обычно нерастворимые туго-
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плавкие частицы. Такую же активность проявляют по отношению ко
многим расплавленным металлам (например, Pb, Bi) их собствен-
ные окислы. Это полностью согласуется с приведенными ниже на
рис. 4.7 данными о влиянии собственных окислов на величину пере-
охлаждения в островковых конденсатах свинца.

При использовании островковых вакуумных конденсатов для
определения переохлаждения роль нерастворимых примесей практи-
чески полностью исключается, единственной контролируемой нерас-
творимой примесью в этом случае является подложка. Проведение
экспериментов в достаточно чистых вакуумных условиях предотвра-
щает также влияние на кристаллизацию собственных окислов.

Наряду с нерастворимыми примесями на переохлаждение при
кристаллизации влияют также растворимые примеси, вызывая изме-
нение поверхностного натяжения расплавленного вещества по отно-
шению к его кристаллам. При этом поверхностно-активные раство-
римые примеси, т. е. те, которые снижают поверхностное натяжение,
концентрируются у поверхности раздела и адсорбируются ею. Соот-
ветственно, они уменьшают работу образования зародышей критиче-
ских размеров и приближают границу метастабильности переохлаж-
денного расплава к температуре плавления. В то же время раствори-
мые примеси, повышающие поверхностное натяжение, не только не
концентрируются у поверхностей возникающих кристаллов, но и стре-
мятся удалиться от этих поверхностей. Вследствие этого их влияние
на кристаллизацию должно быть весьма незначительным.

Проведенные исследования при неизменном материале под-
ложки показали, что изменение давления и состава остаточных газов
и скорости конденсации по-разному влияют на переохлаждение, т. е.
на температуру Тg, для различных металлов.

Так, для островковых конденсатов золота на углеродных пленках
увеличение давления остаточных газов Р от 1⋅10-9 до 1⋅10-3 мм рт. ст.
не сказывается на увеличении температуры Тg. В то же время для
островковых пленок висмута и свинца на углеродных подложках чет-
ко обнаруживается зависимость Тg (переохлаждения ∆Т) от давления
остаточных газов при фиксированной скорости конденсации (рис. 4.7). 
При некотором критическом давлении Рк наблюдается резкое воз-
растание температуры Тg от значения 361 К для висмута и 408 К для
свинца до 430 и 518 К соответственно. При этом, как следует из
рис. 4.7, критическое давление Рк зависит от скорости конденсации.
На этом же рисунке (кривая 2) приведены также данные по зависимо-
сти Тg от Р для свинца на подложке из SiO [14, 30]. Из рис. 4.7 видно,
что верхнее значение Тg (т. е. значение Тg при Р > Рк) не зависит от
материала подложки и соответствует переохлаждению ∆Т*, 
полученному для капель свинца в опытах Тернбалла [31].  
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Рис. 4.7. Зависимость граничной температуры Tg от давления оста-
точных газов для свинца на углеродной подложке при скорости кон-
денсации 0,2 Å/с (1) и 5 Å/с (3) и на подложке SiO (2 – по данным [14]) 

Необходимо отметить, что выявленная очень слабая зависи-
мость температуры Тg от давления остаточных газов в процессе
конденсации при Р < Pк, как отмечается в [35], по-видимому, обу-
словлена увеличением содержания растворенных газовых примесей
с возрастанием давления остаточных газов, вызывающих уменьше-
ние поверхностной энергии, а следовательно, и переохлаждения.

Электронографически в островковых пленках свинца и висмута,
конденсированных при давлении остаточных газов, большем Рк, на-
ряду с дифракционными картинами металла наблюдаются линии
соответствующих окислов (например, γ-Bi2О3) [22]. Для островковых
пленок висмута на подложке из оксида Bi2О3 значение температуры
Тg совпадает со значением на углеродной подложке при Р > Рк. Это
указывает на то, что причиной возрастания Tg при P > Рк является
образование окисла.

Приведенные данные свидетельствуют также, что в работах [32, 
33] наблюдалась гетерогенная, а не гомогенная кристаллизация, как
считалось ранее [34].  

Для островковых пленок олова при давлении остаточных газов
Р ≥ 10-4 мм рт. ст. также происходит повышение температуры Тg
(уменьшение переохлаждения) от 335 К до 400 К, хотя такой четкой
однозначной связи между Рк, скоростью конденсации и температу-
рой Тg не наблюдается. Электронографически при возрастании Тg
в пленках обнаруживаются линии окисла SnO2.
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Поскольку определяющим при получении пленок является не аб-
солютное значение давления остаточных газов и скорости конденса-
ции, а отношение числа молекул конденсируемого металла (nm) к чис-
лу молекул остаточных газов, попадающих на подложку в единицу
времени (n0), были проведены эксперименты по изучению влияния
этого отношения (nm/n0) на температуру Тg для олова на углеродной
подложке при контролируемом изменении состава остаточной атмо-
сферы. Эксперименты проводились при изменении давления от 3·10-9

до 1·10-4 мм рт. ст. и скорости конденсации от 0,01 до 10 нм/с. Полу-
ченные зависимости температуры Тg от nm/n0 представлены на рис. 4.8 
в предположении, что коэффициент прилипания газов равен единице.
Видно, что наибольшее переохлаждение при кристаллизации олова на
аморфной углеродной подложке достигается в остаточной атмосфе-
ре, обогащенной инертными газами. Если учесть, что коэффициент
прилипания газов, вероятно, 0,1 или меньше, то содержание приме-
сей, определяемое отношением nm/n0, в действительности значитель-
но меньше, чем указано на рис. 4.8.  

Рис. 4.8. Зависимость граничной температуры Tg от nm /n0 для
островковых пленок олова, конденсированных на углеродной
подложке в исходной остаточной атмосфере (1) и обогащенной

кислородом (2) и инертными газами (3)  

Как следует из этих результатов, для однозначного определения
Тg для изучаемых металлов достаточно проведение экспериментов
в вакууме 5·10-9–5·10-8 мм рт. ст. при скорости конденсации в не-
сколько нанометров в секунду.

Исходя из этого, эксперименты по определению переохлажде-
ния на различных подложках проводились в указанных условиях при
одновременном электронографическом исследовании пленок. Сле-
ды окислов при этом не наблюдались. В качестве параметра, опре-
деляющего влияние материала подложки на переохлаждение при
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кристаллизации жидкой фазы, был выбран краевой угол смачивания
θ жидким островком конденсируемого металла подложки.

Полученные данные о зависимости переохлаждения при кри-
сталлизации жидкой фазы на подложке от угла смачивания для ис-
следованных металлов представлены на рис. 4.9. Видно, что при ма-
лых краевых углах переохлаждение мало и возрастает с их увеличе-
нием. Так, для Со на оксидных подложках (Al2О3, ZrО2) θ = 140–145°. 
Для Fe и Ni на Al2О3 – подложках θ составляет 135–140°. Полученные
переохлаждения равны 670, 595 и 598 К для Fe, Ni и Co соответст-
венно и значительно больше установленных ранее другими метода-
ми. В то же время для Со на танталовой подложке величина переох-
лаждения уменьшается и составляет 450 К. Общим является то, что
при ухудшении смачивания, а именно при возрастании θ, переохлаж-
дение увеличивается и при θ → 180° стремится к постоянному для
всех изученных металлов значению, составляющему примерно 0,4 
температуры плавления (∆Т ∼ 0,4Тs).

Рис. 4.9. Зависимость величины относительного переохлаждения
при кристаллизации от краевого угла смачивания металлом под-
ложки. Материал подложки указан возле экспериментальных точек

Приведенные на рис. 4.9 экспериментальные данные о зависи-
мости относительного переохлаждения от величины краевого угла
смачивания жидким металлом подложки качественно хорошо согла-
суются с существующими представлениями о влиянии подложки на
конденсацию и переохлаждение при кристаллизации. Как отмеча-
лось выше, при θ > 130° подложка уже практически не влияет на про-
цесс конденсации. Влияние же подложки на переохлаждение жидко-
сти при кристаллизации определяется углом контакта ψ зародыша
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кристаллической фазы с подложкой, и при ψ > 130° роль подложки
также ничтожно мала. Для применения линейной экстраполяции
для определения ∆Т/Тs при θ = 180° нет достаточных оснований. Од-
нако можно, вероятно, принять, что при θ > 130° подложка уже
практически не влияет на зародышеобразование при кристаллиза-
ции и полученное для исследованных металлов при углах θ > 130° 
значение относительно переохлаждения достаточно близко к пре-
дельному при гомогенном зародышеобразовании.

Если система находится в состоянии гомогенного образования
зародышей, то каждый атом жидкости может служить центром кри-
сталлизации. Число критических зародышей в жидкости, содержа-
щей N атомов, может быть вычислено по формуле

( )kTGNn /*exp* ∆−= . (4.5) 

Для начала кристаллизации необходимо образование в жидко-
сти хотя бы одного зародыша. Поэтому из (4.5) при n* = 1 следует,
что работа образования зародыша ∆G* не может быть больше
kTlnN. Соответственно, кристаллизация при гомогенном образова-
нии зародышей происходит, когда ∆G* при увеличении переохлаж-
дения уменьшается до этого значения. Сочетание этого условия с
выражением (4.4) для работы образования сферического критиче-
ского зародыша при n* = 1 приводит к соотношению
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Примерное постоянство экспериментально наблюдаемых пре-
дельных переохлаждений для исследованных металлов при незави-
симости от размера островков в изученном интервале (10–104 нм),
как следует из (4.6), вытекает из закона соответственных состояний,
если учесть, что отношение σsl/λ и λ/Тs для металлов с одинаковым
типом кристаллической структуры являются постоянными. Для раз-
ных же типов структур они изменяются таким образом, что их про-
изведение сохраняется.

В работе [65] показано, что использование островковых вакуум-
ных конденсатов позволяет без проведения сложных экспериментов
в невесомости в космосе существенно продвинуться к достижению
предельных переохлаждений при кристаллизации металлов.

4.3.1. Межфазная энергия кристалл – собственный расплав
В работах [17–23] было показано, и это следует также из приведен-

ного выше рассмотрения этих результатов, что исследования механиз-
ма конденсации островковых пленок позволяют установить темпера-
туру максимального переохлаждения при гомогенной кристаллизации
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металлов. Эти данные могут быть использованы для нахождения по-
верхностной энергии межфазной границы кристалл – собственный рас-
плав σsl, которую весьма трудно определить другими методами.

Обычно σsl вычисляется либо из экспериментов по кристаллиза-
ции переохлажденных расплавов [31, 34, 71–73] в предположении го-
могенного зародышеобразования, либо из данных по плавлению
малых частиц в рамках модели поверхностного плавления [75, 76], 
которая не бесспорна; либо различными вариациями метода изме-
рения двугранных углов разориентировки зерен [77–81]. При этом
имеющиеся в литературе данные о величинах σsl, полученные раз-
личными методами, в том числе и при помощи теоретических рас-
четов [82, 83], не однозначны [71].  

По величинам максимального переохлаждения (рис. 4.9), най-
денным при исследовании островковых пленок ряда металлов на
различных подложках, используя соотношение (4.6), определены
значения σsl для этих металлов. При вычислениях в соответствии с ре-
зультатами [65] принято для ∆Т = 0,4Тs и Tg = T = 0,6Ts. В выраже-
нии (4.6) для одного моля N соответствует числу Авогадро.

Значения σsl для Au, In, Sn, Pb, Bi, Fe, Co, Ni приведены в табли-
це 4.1, в которой указаны также результаты, полученные в работе
[66] по кристаллизации малых капель.

Таблица 4.1  
Сопоставление значений σsl

σsl, эрг/см2

Металл
λ,

Дж/моль
[84] 

по соотноше-
нию (4.6), [66] 

по переохлаж-
дению [31] 

по двугранным
углам

Au 12371,99 200 132 - 
In 3265,70 43,5 - - 
Sn 7201,30 73 59 - 
Pb 4777,14 55 33,3 76 [79] 
Bi 10885,68 85 54,4 82 [77]; 61,3 [78] 
Fe 15365,56 330 204 - 
Co 15239,95 342 234 - 
Ni 17626,43 378 255 - 

Видно, что значения [31] существенно меньше вычисленных
в данной работе, поскольку полученные в [31] значения переохлажде-
ния ∆Т для большинства исследованных металлов составляет ∼0,2Тs.
Значения σsl, найденные по измерениям двугранных углов, образован-
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ных границами зерен с небольшой разориентацией и границей разде-
ла твердое тело – расплав, стабилизированной градиентом темпера-
туры, для висмута и свинца [77–79] согласуются с вычисленными по
соотношению (4.6). Имеющиеся в литературе многочисленные дан-
ные других работ по переохлаждению здесь не рассматриваются, по-
скольку полученные в них значения переохлаждения ниже 0,4Тs и, со-
ответственно, не отвечают гомогенному зародышеобразованию.

4.3.2. Температурный гистерезис плавление – кристаллизация
Для интерпретации результатов измерений различных термоди-

намических характеристик металлов при фазовом превращении кри-
сталл – расплав применяются различные модели, в том числе успешно
используется вакансионная модель плавления, предложенная Френке-
лем [43]. На основе этой модели в ряде работ [44–50] были установлены
корреляционные соотношения между параметрами вакансий, темпера-
турой, скрытой теплотой, изменением объема при плавлении, которые
хорошо описывают имеющиеся для большого числа металлов экспе-
риментальные результаты. Однако эта модель не позволяет объяснить
наблюдаемый гистерезис при плавлении–кристаллизации.

Попытка последовательного описания плавления в рамках мо-
дели взаимодействующих вакансий была предпринята в работе [52]. 
Феноменологический учет вклада в свободную энергию кристалла
парных взаимодействий вакансий позволил получить самосогласо-
ванное выражение для температуры плавления и концентрации ва-
кансий. Однако позже в работах [44, 49] было показано, что с точкой
плавления связаны две концентрации вакансий, примерно одинако-
вые для всех металлов. Одна соответствует началу плавления кри-
сталлического состояния, а другая – жидкому состоянию в точке
плавления. В работе [53] плавление рассматривается в духе теории
протекания, позволяющей найти критерии потери устойчивости
кристаллического состояния с вакансиями.

В работе [51] предпринята попытка обобщения вакансионной
модели [52], которая позволяет интерпретировать гистерезис плав-
ления – кристаллизации, рассчитать значение температур макси-
мального переохлаждения и перегрева кристаллического состояния.

В работе [52] состояние кристалла в окрестности точки плавле-
ния характеризуется потенциалом Гиббса G, являющимся функцией
температуры Т и концентрации вакансий С. При этом учитывается
парное взаимодействие между вакансиями путем включения в по-
тенциал G члена, пропорционального квадрату концентрации (βС2). 
В работе [51] показано, что аналогичное добавление в потенциал G
члена γС3 (феноменологическое рассмотрение тройного взаимодей-
ствия вакансий) позволяет значительно расширить рамки работы
[52] и получить новые результаты.
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На рис. 4.10 изображен потенциал Гиббса G рассматриваемой
системы как функция температуры и концентрации вакансий. Равно-
весная концентрация вакансий при заданной температуре определя-
ется из условия минимума, имеющего вид следующего уравнения:

0ln2 =+γ+β−ε=
∂
∂ CkTCC

C
G , (4.7) 

где ε > 0, β > 0, γ > 0 (ε – энергия образования вакансии, β, γ – кон-
станты, характеризующие парное и тройное взаимодействие).  

Рис. 4.10. Потенциал Гиббса как функция концентрации вакан-
сий и температуры [51]. Выделены профили G, соответствую-
щие неустойчивым состояниям кристалла (TL), жидкости (Tg)

и равновесного состояния (Ts)

Окрестность точки плавления определяется многозначными
решениями уравнения (4.7). Пределы этой области ограничиваются
точками бифуркации, которые могут быть найдены как решение
системы, составленной из уравнения (4.7) и

022

2

=+γ+β−=
∂
∂

C
Tk

C
C
G . (4.8) 

Обращение в нуль первых двух производных потенциала Гиббса
определяет множество неустойчивых состояний – кубические корни
G. Совместное решение уравнений (4.7) и (4.8) позволяет найти зна-
чения температур, ограничивающих область сосуществования твер-
дого и жидкого состояний.

Уравнение (4.7) определяет зависимость концентрации вакан-
сий от температуры. Его, однако, удобнее переписать в виде
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( )2

ln
1 CC
C

Tk γ+β−ε−= . (4.9) 

На рис. 4.11 представлена функция Т(С). Она имеет в общем
случае немонотонный характер с максимумом и минимумом при
концентрациях С1 и С2. Исследование на экстремум функции Т(С)
приводит к уравнению (4.8), откуда следует, что точки бифуркации
уравнения (4.7) совпадают с максимумом и минимумом функции
Т(С). Отсюда следует также и физическая интерпретация получен-
ного результата. Максимум Т(С1) – ТL, очевидно, соответствует
температуре начала плавления, так как производная dC/dT в этой
точке обращается в бесконечность. Это означает, что ТL представля-
ет собой предельную температуру перегрева кристаллического со-
стояния. Подобное условие закладывалось в теории Френкеля для
определения точки плавления [43, 52]. В предлагаемой в [51] теории
оно является следствием естественных условий (4.7), (4.8). Значение
Т(С2) = Тg определяет температуру неустойчивого состояния пере-
охлажденной жидкости. Таким образом, значение С1 можно интер-
претировать как концентрацию вакансий в кристалле в предпла-
вильном состоянии. Второе значение С1′, соответствующее той же
температуре ТL, определяет концентрацию вакансий в жидкости.
Аналогично при температуре Тg значение С2 – концентрация вакан-
сий в неустойчивом состоянии жидкости, С2′ – в устойчивом кри-
сталлическом состоянии.

Рис. 4.11. График функции T(C) [51] 

При достаточно низких темперaтурах (Т < Tg) решение уравне-
ния (4.7) определяется известным выражением для равновесной
концентрации вакансий в кристалле ( )kTC /exp ε−≈ .

Решение уравнения (4.8) имеет вид
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Однако физический смысл имеют решения, сильно различаю-
щиеся по величине, причем наибольший корень должен быть много
меньше единицы. Такие решения существуют при условии малости

параметра 18 2 <<
β
γTk . Тогда концентрации С1 и С2 равны следую-

щим значениям:

,1 β
≈

TkC (4.11) 

.
22 β

−
γ
β

≈
TkC (4.12) 

Подстановка С1, С2 в (4.7) приводит к уравнениям, определяю-
щим границы области существования жидкой фазы ТL, Tg.

Подстановка формулы (4.11) в (4.7) дает уравнение
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где
ε

= LTkX . В представляющей интерес области значений квадра-

тичный по Х член мал; вид уравнения (4.13) упрощается:
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ε
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Аналогичная процедура с корнем С2 (4.12) приводит к уравнению
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решение которого имеет следующий вид:
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Точка плавления соответствует значению температуры Тs, при
которой минимумы потенциалов Гиббса кристаллической и жидкой
фаз совпадают:

( ) ( ),,, 31 ss TCGTCG = (4.17) 
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где С1, С3 – решение уравнения (4.7); С1, С3 – концентрации вакансий
в кристаллическом и жидком состоянии. Уравнение (4.17) определя-
ет значение Тs.

Полученные соотношения (4.11), (4.12), (4.13), (4.16) позволяют
описать состояние металлов в окрестности точки плавления, ис-
пользуя три параметра ε, β и γ. Энергии ε образования вакансий для
многих металлов измерены [44]. Значения параметров β и γ могут
быть определены по имеющимся экспериментальным данным, ха-
рактеризующим процесс плавления.

Подстановка значений параметров β/ε, β/γ в формулу (4.16) позво-
ляет определить величину температуры Тg и оценить затем величину
ТL/Tg. Проведенные оценки дают значение отношения ТL/Tg, лежащее
в интервале 1,2–2,5. Полученные значения близки к экспериментально
установленной величине отношения температуры переохлаждения
и плавления (экспериментальные значения ТL/Tgблизки 5/3 [22, 24].  

В работе [51] с использованием выражения (4.17) также оценено
абсолютное значение перегрева кристаллического состояния

sL TTT −=δ . При этом получено, что δТ ≈ 0,1 К, т. е. температура пе-
регрева кристалла много меньше температуры переохлаждения жид-
кости. Это различие объясняется [51] особенностями рельефа функ-
ции G в переменных С и Т (рис. 4.10), конфигурация которого опреде-
ляется параметрами взаимодействия вакансий β и γ, а также асим-
метрией физических условий в системе при температурах ТL и Тg.
Барьер, препятствующий превращению при отклoнении по перемен-
ной Т от равновесного значения Тs, при перегреве кристалла исчезает
очень быстро в силу малости 410/ −=δ sTT , а при переохлаждении
жидкости существенно медленнее, так как 4,0/ =δ sTT .

В работе [51] также проводится сопоставление предлагаемой
обобщенной вакансионной модели плавления и кристаллизации с
теорией фазового превращения первого рода [55], основанной на
обобщении теории Ландау [54]. Термодинамический потенциал в
этой теории отсчитывается от дна первой долины функций G(C, T)
(рис. 4.10), а параметром порядка является корень квадратный из
отклонения концентрации вакансий от равновесного значения.

Предложенная в работе [51] и рассматриваемая здесь обобщен-
ная вакансионная модель проявляет важную роль взаимодействия
вакансий не только парных, но и тройных при плавлении твердых
тел и кристаллизации расплавов, которое дает возможность объяс-
нить явления гистерезиса плавления – кристаллизации и количест-
венно рассчитать термодинамические параметры ТL, Тs и Тg.

Вакансионная модель плавления в последнее время успешно
используется в теоретических работах для объяснения ряда явлений,
наблюдаемых в современных технологических процессах. При этом
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показано [56], что плавление в соответствии с моделью Френкеля
можно рассматривать как переход кристалла из состояния неустой-
чивого термодинамического равновесия с малой концентрацией ва-
кансий к устойчивому состоянию с большой концентрацией вакан-
сий. Такой подход позволил теоретически объяснить, например,
аморфизацию из расплава при лазерном воздействии [56], перегрев
твердых тел при плавлении [57], изменение вязкости при плавлении
твердых тел [58]. Эти исследования относятся к фазовым переходам
в деформированном вакансиями кристалле неограниченных размеров.

В то же время в работе [59] вакансионный механизм использован
для описания возникновения пор при нагреве тонких пленок лазерным
излучением и для объяснения распада эпитаксиальных пленок на блоки.

А в работе [60] указанный подход наряду с учетом взаимодействия
вакансий не только между собой, но и с поверхностью кристалла позво-
лил теоретически количественно описать размерный фазовый пере-
ход аморфного серебра в кристаллическое и показать, что с уменьше-
нием размера кристалликов концентрация вакансий в них увеличива-
ется. Выполненные в [60] оценки показывают, что, например, для се-
ребра увеличение концентраций вакансий должно быть заметным при
r ∼ 2,5⋅10-6 см. Это подтверждает выводы работ [61, 62], в которых на ос-
новании анализа экспериментальных данных по понижению темпера-
туры плавления малых частиц показано, что малые частицы обладают
повышенной по сравнению с массивными образцами концентрацией
вакансий, увеличивающейся с уменьшением их размера.

4.4. Особенности фазового превращения жидкость – кристалл
в островковых пленках

В рассмотренных в предыдущих разделах исследованиях было
показано, что температура плавления малых частиц понижается
с уменьшением их размера. Это приводит к тому, что при образова-
нии из пара зародышей конденсированной фазы ниже температуры
плавления Тs их равновесным состоянием является жидкое. При
конденсации на подложке жидкая фаза в островковых пленках выше
температуры Тg, зависящей от рода подложки, сохраняется при
больших размерах в переохлажденном состоянии. В пределе на пол-
ностью несмачиваемых нейтральных подложках, т. е. по существу
для свободных частиц, температура Тg соответствует предельному
переохлаждению при гомогенном зародышеобразовании и практи-
чески, согласно экспериментальным данным, не зависит от размера
жидких частиц. Сочетание совокупности этих данных позволяет про-
следить за последовательностью фазовых переходов жидкость – 
кристалл в зависимости от их размера и температуры как в процессе
роста свободных частиц конденсированной фазы, так и на различных
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подложках и в уже сформировавшихся частицах или островковых
пленках при изменении температуры или при уменьшении их разме-
ра, например, в процессе испарения при постоянной температуре.

4.4.1. Диаграмма фазовых превращений жидкость –
кристалл
Анализ результатов исследований по зависимости температуры

плавления малых частиц от их размеров и по образованию и темпе-
ратурной устойчивости жидкой фазы в островковых пленках в соче-
тании с существующими теоретическими представлениями, осно-
ванными на термодинамичеком подходе с учетом размерного эф-
фекта, позволяют указать области существования жидкой, переох-
лажденной жидкой и кристаллической фаз.

На рис. 4.12 приведена диаграмма фазовых переходов жид-
кость – кристалл в координатах «температура – размер частиц», 
впервые построенная в работе [19].  

Рис. 4.12. Диаграмма фазовых переходов жидкость – кристалл для
конденсированных островковых пленок и малых частиц [19] 

Диаграмма построена следующим образом: приведена зависи-
мость температуры плавления частиц от их размера Tr(r), а также
нанесены температуры Ts и Tg. На диаграмме выделяются три об-
ласти: кривая АОВ, соответствующая размерной зависимости тем-
пературы плавления малых частиц, ограничивает область существо-
вания термодинамически равновесной жидкой фазы; температура Тg
есть температура кристаллизации переохлажденной жидкой фазы,
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и поэтому область между линиями ОС и ОВ является областью су-
ществования переохлажденной жидкости; соответственно, ниже ОС
и правее линии АО фазовое состояние конденсата кристаллическое.

Полученная диаграмма позволяет предсказать состояние частиц
в островковых пленках как в процессе конденсации, так и в уже сфор-
мировавшихся пленках при изменении размера частиц и температу-
ры. В качестве примера на диаграмме указаны последовательности
переходов, происходящих при температурах Т1 и Т2 в зависимости от
размера частиц и температуры, а также для частицы определенного
размера (r1) при изменении температуры (нагрев и охлаждение).  

Из диаграммы следует, что если размер r > Rc, то плавление
и кристаллизация их будут происходить при различных темпера-
турах, т. е. наблюдается размерный эффект температурного гис-
терезиса при плавлении и кристаллизации. Величина гистерезиса
(Tr – Tg) изменяется в пределах 0 < (Tr – Tg) < (Ts – Tg) в зависимо-
сти от размера частиц. При r < Rс температуры плавления и кри-
сталлизации совпадают.

В работе [22] температурный гистерезис при плавлении и кри-
сталлизации островковых пленок висмута наблюдался по измерению
их электросопротивления в процессе непрерывной конденсации на
подложке с периодически изменяющейся температурой от Т < Tg до
Т > Ts. Методика экспериментов была основана на следующем. При
конденсации по механизму п→ ж пленка на несмачиваемой подложке
(θ > 90°) имеет островковую структуру при всех толщинах и, следо-
вательно, ее электросопротивление бесконечно велико (близко к со-
противлению материала подложки). При конденсации по механизму
п → к электросопротивление пленки имеет конечное значение уже
при толщинах примерно 10 нм. Плавление сплошной пленки на не-
смачиваемой подложке сопровождается собиранием ее вещества в жид-
кие сферические частицы и, соответственно, резким возрастанием
электросопротивления. На основании анализа зависимости электро-
сопротивления пленок висмута на ситалловой подложке от времени
конденсации при периодическом изменении температуры от Т < Tg
до T > Ts были определены температуры плавления и кристаллиза-
ции пленок как функция их толщины и температуры подложки и по-
строена диаграмма фазовых переходов жидкость – кристалл [22].  

Зависимость величины температурного гистерезиса при плавле-
нии и кристаллизации малых частиц от их размеров также наблюдалась
методом темнопольной электронной микроскопии in situ в островко-
вых пленках In, Hg и Sn [15, 16]. Эти данные согласуются с результата-
ми работы [22] для олова. При этом в работе [22] отмечается, что вы-
вод [15] о гетерогенной кристаллизации частиц индия на углеродной
подложке, вероятно, обусловлен влиянием примесей в условиях низко-
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го вакуума 10-5 мм рт. ст. в электронном микроскопе. Отметим, что
в работе [22] для островковых пленок индия, полученных в вакууме
2⋅10-8 мм рт. ст., наблюдалось значительно большее переохлаждение.

Имеющиеся данные позволили построить [22] диаграмму фазо-
вых переходов жидкость – кристалл для островковых пленок на раз-
личных подложках и проследить, как изменяются температурные
интервалы устойчивости жидкой и кристаллической фаз в островко-
вых пленках при переходе от несмачиваемых (θ > 90°) к смачивае-
мым подложкам (θ < 90°).  

Такие диаграммы для островковых пленок Pb и Sn на различных
подложках показаны на рис. 4.13, при построении которых учтено, что
радиус кривизны сферического сегмента (r), образующего с подложкой
угол θ, и эффективный радиус сферической частицы (rэ) равного объема
связаны соотношением )(33 θΦ= rrэ . Краевые углы в соответствующих
системах составляют: θPb/C = 138°, θSn/C = 151°, θPb/Ni = 45°, θSn/Ni = 48°. 
Видно, что с увеличением степени смачивания области существования
как равновесной, так и переохлажденной жидкой фазы уменьшаются
и в пределе при полном смачивании полностью исчезают.

Анализ имеющихся данных по зависимости температуры плав-
ления от размера частиц для различных металлов [38–41, 67–70] и по-
стоянство предельной относительной граничной температуры Тg [63–
65] позволили построить обобщенную диаграмму фазовых переходов
жидкость – кристалл для малых частиц [22, 24], которая представлена
на рис. 4.14 в координатах «Тr /Тs — r/ra» (ra – радиус атома).  

Рис. 4.13. Диаграммы фазовых переходов жидкость – кристалл для
островковых пленок свинца (а) и олова (б) на углеродных (1) и никеле-

вых (2) подложках [22] 
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Полученная обобщенная диаграмма (рис. 4.14) представляет
собой аналог закона соответственных состояний в указанных коор-
динатах приведения «Тr /Тs — r/ra».  

В соответствии с данными, представленными на рис. 4.14, суще-
ствует критический размер частицы r = Rc, при котором Тr = Тg и пе-
реохлаждение при кристаллизации жидкости обращается в нуль. Ве-
личина (Тr – Тg)/Тs представляет собой относительное переохлаждение
при кристаллизации частиц. Его предельное значение в массивной
среде равно ∼0,4, с уменьшением размера частиц величина (Тr – Тg)/Тs
убывает и в точке Rс обращается в нуль. Ниже Rc величина Тr убывает
по тому же закону, но переход происходит уже без переохлаждения,
а, следовательно, становится непрерывным. При этом в соответствии
с экспериментальными данными по плавлению и кристаллизации ма-
лых частиц In, Sn, Pb, Au [22, 24] величина Rссоставляет 20–30 Å.  

Рис. 4.14. Обобщенная диаграмма фазовых переходов жидкость – 
кристалл для малых частиц

Следует отметить, что указанные значения Rс получены путем
экстраполяции граничной температуры Tg до ее пересечения с кри-
вой плавления. При этом предполагалось, что температура Тg и для
таких малых островков не зависит от их размера, хотя эксперимен-
тально она детально исследована при радиусах частиц более при-
мерно 100 Å, и при таких размерах не наблюдалось ее размерной за-
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висимости. Поэтому в работе [28] были выполнены исследования
граничной температуры в пленках висмута, конденсированных на
аморфных углеродных подложках при изменении размера островков
в пределах 2–100 нм.

Эксперименты проводились в вакууме 1⋅10-7–1⋅10-8 мм рт. ст., соз-
даваемом безмасляной системой откачки. Островковые пленки пре-
парировались путем термического испарения и конденсации висмута
на подложке с градиентом температур в интервале 300–600 К. При
этом геометрия экспериментов наряду с изменением температуры
вдоль подложки обеспечивала в одном эксперименте получение пле-
нок различной массовой толщины по ширине подложки. Граничная
температура Тg определялась электронно-микроскопически.

Полученные результаты представлены на рис. 4.15 в виде зави-
симости температуры кристаллизации малых частиц от их размера.
Наблюдается уменьшение температуры Тg от 380 К для частиц диа-
метром 50 нм до 330 К для частиц диаметром 4–5 нм. На том же рисун-
ке приведены имеющиеся данные по зависимости температуры плав-
ления от размера частиц висмута. В результате получена диаграмма
фазовых переходов жидкость – кристалл в координатах «температура – 
размер». Из диаграммы следует, что максимальное значение переох-
лаждения наблюдается для частиц размером более 40 нм, а для частиц
меньших размеров величина ∆Т уменьшается и обращается в нуль при
Rс = 2–3 нм. Следовательно, ниже Rс переход жидкость – кристалл
происходит без переохлаждения, т. е. становится непрерывным.

Рис. 4.15. Диаграмма фазовых переходов жидкость – кристалл
для малых частиц висмута [28] 
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Изменение характера фазового перехода жидкость – кристалл
в сверхмалых частицах нельзя объяснить в рамках классической тео-
рии зародышеообразования. Но, как отмечается в работе [28], в соот-
ветствии с этой теорией, экспериментально наблюдаемая зависимость
величины переохлаждения от размера частиц может быть обусловле-
на размерной зависимостью межфазной энергии кристалл – собст-
венный расплав σsl. На рис. 4.16 приведена вычисленная в работе [28] 
зависимость σsl(r), которая указывает на убывание межфазной энергии
кристалл – расплав с уменьшением радиуса частиц, т. е. энергетиче-
ский барьер между жидкой и кристаллической фазой понижается.

Рис. 4.16. Размерная зависимость межфазной энергии кристалл –
собственный расплав для висмута [28] 

На основе статистической электронной теории поверхностной
энергии металлов в работе [82] было показано, что величина σsl убы-
вает с уменьшением радиуса кристаллического зародыша в расплаве
в соответствии с выражением ( )rslsl /1 δ−σ=σ ∞ (здесь δ – параметр,
имеющий смысл ширины межфазной границы). Согласно получен-
ным данным [28], зависимость σsl(r) для висмута может быть ап-
проксимирована этим выражением (рис. 4.16) при значениях пара-
метров 82=σ∞

sl эрг/см2 и δ = 1,8 нм. Оценка величины радиуса
критического зародыша для частиц висмута размером 3–5 нм дает
значение r* ≈ 1,1 нм, что представляется разумным и согласуется
с оценками работы [42].  

С рассмотренными данными для висмута согласуются результа-
ты работы [90], в которой для наночастиц свинца с использованием
классической теории зародышеобразования и существующих моделей
плавления проанализированы размерные зависимости температуры
плавления и кристаллизации. Показано также, что межфазная энергия
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границы кристалл – собственный расплав уменьшается с уменьшени-
ем размера частиц. При некотором критическом размере плавление
и кристаллизация частиц происходят при одной и той же температуре.

На существование критического размера указывают [91, 92] 
также прямые электронно-микроскопические исследования частиц
золота размером 20 Å и теоретические вычисления методом моле-
кулярной динамики.

Рассмотренные выше экспериментальные данные показывают,
что с уменьшением размера частицы исчезает различие между жид-
ким и кристаллическим ее состояниями. Величина радиуса критиче-
ской частицы близка к размеру области ближнего порядка в жидкой
фазе, поэтому возможна следующая интерпретация [24] наблюдае-
мого явления – изменения характера фазового перехода в зависимо-
сти от размера частиц. Достаточно крупные частицы (r >> Rc) вбли-
зи точки плавления обладают двумя термодинамически устойчи-
выми состояниями с различной степенью упорядочения – жидким
и кристаллическим – и поэтому подобны неограниченной среде. Ма-
лые частицы (r ≤ Rc) имеют лишь одно устойчивое состояние с упо-
рядоченностью, соответствующей ближнему порядку в жидкой фазе.
Поэтому фазовое превращение в достаточно крупных частицах про-
текает как переход первого рода, а в малых имеет непрерывный ха-
рактер. Совокупность приведенных в работах [19, 22, 24] экспери-
ментальных результатов представляет термодинамическое доказа-
тельство существования вполне определенного размера области
корреляции (упорядочения) распределения атомов в малой системе.

4.4.2. Размерные явления при фазовом переходе жидкость – 
кристалл
На существование изменения типа фазового превращения жид-

кость – кристалл при определенном критическом размере частиц
конденсированной фазы указывают две серии работ, проведенные
независимо и на разных системах. Одну серию работ представля-
ют рассмотренные выше исследования понижения температуры
плавления и переохлаждения при кристаллизации жидких металлов
в островковых пленках, другую – исследования аномальной зависи-
мости удельной теплоемкости от температуры кластеров ряда ве-
ществ, например аргона, азота и воды [85, 86]. Обе серии экспери-
ментов вместе позволяют понять с разных сторон (первые – со сто-
роны больших размеров, вторые – со стороны малых) сущность раз-
мерного критического явления: изменения типа фазового превра-
щения – дискретного в непрерывный.

Так, в работе [85] максимум на зависимости теплоемкости от
температуры ниже точки плавления массивного образца для воды,
адсорбированной в пористом Al2O3, и N2 и Ar – в TiO2, а также исчез-
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новение максимума и плавное изменение теплоемкости с температу-
рой по мере уменьшения количества адсорбата объясняется в рамках
теории разупорядоченного плавления. При теоретических расчетах
[85] за основу принята известная теория плавления Леннард – Джон-
са – Девоншира с учетом некоторых дополнительных допущений при
вычислении приходящегося на одну частицу слагаемого свободной
энергии, связанного с переходом порядок – беспорядок.

Было показано, что наблюдаемые экспериментально аномалии со-
гласуются с расчетным поведением плавления малых молекулярных
групп. На рис. 4.17 сравниваются расчетные значения удельной тепло-
емкости с экспериментальными результатами для адсорбированной
в Al2O3 воды. Видно, что путем изменения только одного параметра
(число молекул в кластерах) теоретические результаты не только вос-
производят все характерные «аномалии», но также дают правильный
порядок расположения и величины максимума удельной теплоемкости.

Рис. 4.17. Зависимость теоретической и экспериментальной
удельной теплоемкости от температуры [85]. Результирующие
кривые рассчитаны теоретически для указанных значений N. Точки – 
экспериментальные данные для адсорбционной системы H2O/Al2O3

в rH2O/rAl2O3 (● – 0,18; # – 0,24; " – 0,32) 

Кроме того, в работе [85] оценен характерный размер молекуляр-
ных групп, начиная с которого их плавление происходит как фазовый
переход первого рода. Это хорошо иллюстрируют приведенные на рис.
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4.18 расчетные зависимости энтропии от температуры для различных
молекулярных групп. Видно, что при N > 200 имеет место скачок эн-
тропии. При этом авторы работы [85] отмечают, что полученное чис-
ленное значение N > 200 является результатом принятого потенциала
взаимодействия 6–12, который обычно используется для инертных га-
зов, и других допущений при вычислении свободной энергии. Теорети-
ческие расчеты работы [85] убедительно показывают, что когда остров-
ки уменьшаются ниже некоторого размера, разница энтропии между
двумя состояниями исчезает и переход становится непрерывным.

Рис. 4.18. Расчетные зависимости энтропии от температуры для
кластеров с различным числом частиц [85]. (Величина энтропии

вычислена с точностью до аддитивной постоянной)

Совокупность экспериментальных данных по размерной зави-
симости фазового превращения жидкость – кристалл и, в том числе,
изменение характера этого превращения в малых частицах, как по-
казано в работе [87], могут быть описаны феноменологически в
рамках теории катастроф [88], изучающей особенности аналитиче-
ского поведения функций, зависящих от параметров. Рассмотрим
кратко это описание, следуя [87].  

Используя классификационную теорему Тома и сравнивая при-
веденные в данной главе термодинамические свойства малых час-
тиц с основными признаками (флагами [89]) катастроф, в работе
[87] установлено, что характер изменения рассматриваемого фазо-
вого превращения с размером частицы описывается катастрофой
сборки [88, 89] – особенностью, присущей семейству многочленов
четвертого порядка, содержащих два параметра.

Экспериментальные закономерности, рассмотренные выше
и представленные в виде диаграммы, описывающей области суще-
ствования жидкой, переохлажденной жидкой и кристаллической фаз
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в зависимости от температуры и радиуса частиц, имеют вид функ-
ций, зависящих от термодинамического параметра Т и размера час-
тицы r. Наличие фазового превращения первого рода в рассматри-
ваемой системе означает существование двух термодинамически ус-
тойчивых состояний, неустойчивого состояния при определенном
значении параметра Т, скачкообразного изменения состояния сис-
темы при малом изменении параметров. Указанные признаки, а так-
же гистерезис превращения, исчезающий при изменении одного из
параметров – размера r частицы, как указывается в [87], являются
необходимыми и достаточными признаками катастрофы сборки.
Однако Т и r не полностью характеризуют состояние системы, в ча-
стности, не описывают ее многозначности.

Тепловые эффекты при фазовом превращении наиболее естест-
венно выражаются через термодинамическую функцию состояния – 
энтропию S. Поэтому систему оказывается более удобным характе-
ризовать с помощью этой функции. Между Т и S имеется функцио-
нальная связь – уравнение состояния, явный вид которого нетрудно
установить из простых физических соображений. Энтропия в отли-
чие от однозначного параметра Т является многозначной в окрест-
ности точки фазового превращения, так как существует два устойчи-
вых состояния с различными значениями S1, S2. Наличие двух устой-
чивых состояний, гистерезиса (проявляющегося в переохлаждении
при кристаллизации) означает, что зависимость температуры от эн-
тропии в окрестности точки фазового превращения может быть вы-
ражена в виде многочлена третьей степени по S. Точное выражение
этой функции (значение коэффициентов при степенях S) получено
в [87] с использованием экспериментальных зависимостей.

Согласно теории катастроф [88], уравнение, получающееся при-
равниванием нулю кубического многочлена, представляет стандарт-
ный вид условия существования множества равновесных состояний ка-
тастрофы сборки. Таким образом, возможность представления темпе-
ратуры как функции энтропии в виде кубического многочлена по степе-
ням обосновывается как естественными физическими соображениями,
так и формальным аппаратом теории катастроф.

Авторами [87] исследованы зависимости энтропии от температу-
ры для микрочастиц различных размеров и показано, что при их раз-
мерах больше критического Rс энтропия описывается немонотонной
функцией, что и является физической основой дискретности фазового
перехода и как следствие – явления гистерезиса плавления – кристал-
лизации. При размерах r ≤ Rc зависимости энтропии от температуры
монотонны, в силу чего фазовый переход становится непрерывным.

Предложенная в работе [87] модель превращения жидкость – 
кристалл в малых частицах позволяет описать особенности дискрет-
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ных фазовых переходов в конечных системах, наблюдаемые экспе-
риментально, следующим образом.

Пока частицы достаточно велики (r > Rс), переход в них совер-
шается, как и в массивной фазе. С уменьшением размера убывает
величина скрытой теплоты перехода. В малой частице критического
размера и ниже фазовое превращение приобретает характер непре-
рывного перехода. В точке непрерывного фазового перехода перво-
начальное состояние становится абсолютно неустойчивым, поэтому
превращение не требует скрытой теплоты. О том, что в системе
происходит непрерывное превращение, свидетельствует аномальное
увеличение теплоемкости при переходе, которая, тем не менее, ос-
тается аналитической функцией температуры. Из-за конечности
числа состояний в статистической сумме малой частицы ее свобод-
ная энергия является аналитической функцией термодинамических
параметров, а ее производные не имеют особенностей.

В интервале температур Тg < Т < Тr энтропия системы прини-
мает одно из двух возможных ее значений, соответствующих устой-
чивым состояниям в зависимости от предыстории системы (охлаж-
дение жидкой капли или нагревание кристаллической частицы).

Следовательно, в конечной системе становится возможным за-
прещенное в бесконечной системе [54] превращение кристалличе-
ского состояния в жидкое без скрытой теплоты. При этом размер
играет роль необходимого дополнительного параметра, делающего
возможным это превращение. Тем самым в малых частицах уста-
новлен размерный эффект: изменения вида фазового перехода – 
превращение первого рода жидкость – кристалл в малых частицах
становится непрерывным.

Необходимо добавить также, что, как отмечалось в главе 1 (см.
рис 1.9), в последние годы с использованием сканирующей нанока-
лориметрии было показано, что теплота плавления наночастиц оло-
ва и индия убывает с уменьшением их размера примерно как ~ 1/r
и при критическом размере (r = Rc) обращается в нуль.

Здесь уместно отметить, что в ряде работ по малым частицам
обычно делается противопоставление малых частиц и кластеров,
хотя и не сформулировано признаков, разграничивающих эти поня-
тия. Представляется [24], что рассмотренные результаты исследо-
ваний вносят некоторую ясность в этот вопрос. Критический радиус
Rс, по-видимому, и определяет границу между частицами и класте-
рами. В частицах рассмотренное выше фазовое превращение жид-
кость – кристалл сохраняет черты дискретного перехода массивного
материала, в кластерах оно имеет непрерывный характер.



164

Выводы
В островковых пленках, формирующихся по механизму Фольме-

ра – Вебера, возникающие в начальный период зародыши конденси-
рованной фазы в силу размерной зависимости температуры плавле-
ния находятся в жидком состоянии. В процессе роста в ходе дальней-
шей конденсации при температурах подложки T > Tg они сохраняются
в переохлажденном жидком состоянии и конденсация происходит
в переохлажденную жидкую фазу. Ниже граничной температуры Tg,
т. е. при температуре подложки T < Tg, первоначально сформиро-
вавшиеся островки в процессе роста по достижении размера, опреде-
ляемого размерной зависимостью температуры плавления, кристал-
лизуются и дальнейшая конденсация осуществляется в кристалличе-
скую фазу. Граничная температура Tg, перехода от механизма конден-
сации пар→ переохлажденная жидкость при Tg < T < Ts к механизму
пар → кристалл при T < Tg, соответствует предельному переохлажде-
нию при кристаллизации жидкой фазы на подложке и определяется ее
природой. На нейтральных аморфных подложках, для которых угол
смачивания жидкими островками θ→ 180°, температура Tg стремится
к минимальному значению, а, соответственно, переохлаждение при
кристаллизации к максимальному, которое составляет ∼ 0,4Ts и, веро-
ятно, отвечает гомогенному зародышеобразованию.

На основании анализа совокупности имеющихся данных о раз-
мерной зависимости температуры плавления и граничной темпера-
туры построена обобщенная фазовая диаграмма «температура – 
размер», описывающая образование и температурную устойчивость
жидкой фазы как в процессе конденсации при формировании ост-
ровковых пленок, так и в уже сформировавшихся пленках при изме-
нении температуры и размера островков.

Исследования плавления и кристаллизации в островковых
пленках однозначно свидетельствуют о размерном эффекте темпе-
ратурного гистерезиса плавление – кристаллизация, заключающего-
ся в уменьшении переохлаждения при кристаллизации с уменьшени-
ем размера частиц. Ниже определенного критического размера кри-
сталлизация происходит без переохлаждения, т. е. изменяется ха-
рактер фазового перехода жидкость – кристалл, а именно из дис-
кретного он становится непрерывным.

Поскольку переохлаждение при кристаллизации жидкости на
подложке определяется непосредственно не углом смачивания, а кон-
тактным углом образующегося в ней кристаллического зародыша с
подложкой, то представляется целесообразным дальнейшее изуче-
ние возможностей получения количественной связи между величи-
ной переохлаждения и этим углом.
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ГЛАВА 5 
ФАЗОВЫЕ ДИАГРАММЫИПЕРЕОХЛАЖДЕНИЕ ПРИ

КРИСТАЛЛИЗАЦИИ В ДВУХКОМПОНЕНТНЫХПЛЕНКАХ
Накопленные к настоящему времени экспериментальные ре-

зультаты и их анализ убедительно показывают важность знания осо-
бенностей фазовых и кинетических диаграмм в конденсированных
пленках чистых веществ для целенаправленного управления меха-
низмом их формирования, структурой и свойствами. Именно эти
особенности и определяют в конечном счете области применения
и интерес исследователей к конденсированным пленкам.

Сказанное не в меньшей мере актуально и применительно к плен-
кам сплавов, для которых без фазовых диаграмм (равновесных и ме-
тастабильных) невозможно их эффективное использование. Поэтому
исследователями постоянно предпринимаются попытки по совер-
шенствованию уже существующих и разработке новых методов иссле-
дования фазовых диаграмм. При этом обычно ведутся исследования
двух типов. Одни исследования направлены на выяснение общего ха-
рактера фазовой диаграммы, включая число, расположение и кон-
кретную природу фаз, а другие – на определение температуры и со-
става по всем граничным линиям (поверхностям), разделяющим раз-
личные фазовые области. И зачастую исследования с использованием
новых или усовершенствованных методов приводят не только к уточ-
нению, а даже к качественному пересмотру диаграмм.

5.1. Исследование бинарных фазовых диаграмм
с использованием конденсированных пленок

По исследованию пленок двухкомпонентных и более сложных
материалов в литературе имеются обширные данные. Однако здесь
рассматриваются лишь те экспериментальные методы и получен-
ные с их помощью результаты, которые связаны с изучением фазо-
вых диаграмм. При этом основное внимание уделяется тем мето-
дам, которые позволяют с использованием конденсированных пле-
нок получать дополнительную информацию о фазовых диаграммах,
построенных для массивных образцов, а также информацию о фазо-
вых диаграммах для пленок, препарированных при определенных
условиях как с учетом роли размерного эффекта, так и кинетических
параметров процесса конденсации, что приобретает особое значе-
ние в связи с развитием нанофизики и нанотехнологии.

5.1.1. Метод пленок переменного состава
Среди работ по изучению пленок двухкомпонентных сплавов ра-

бота [1] занимает особое положение. В ней впервые для изучения двух-
компонентных сплавов было предложено использовать пленки пере-
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менного состава, получаемые путем испарения компонентов из от-
дельных источников и последующей конденсации образующихся моле-
кулярных пучков на подходящей подложке. В этих условиях на подлож-
ке формируется двухкомпонентная пленка, состав которой непрерывно
изменяется от точки к точке и определяется количеством испаренных
компонентов и геометрией расположения источников и подложки.

Указанный метод имеет ряд преимуществ по сравнению с мето-
дом образцов постоянного состава. Прежде всего это сокращение за-
трат на изготовление образцов исследуемой системы, так как в одном
эксперименте на подложке получается широкий интервал концентра-
ций данных сплавов при незначительном расходе компонентов. Метод
отличает также высокая разрешающая способность, при которой мож-
но получать непрерывный набор сплавов, мало отличающихся по со-
ставу в соседних точках. Существенным достоинством является полное
единообразие условий эксперимента для всего исследуемого интервала
концентраций сплавов, исключающее влияние неизбежной при иссле-
довании образцов постоянного состава различной «предыстории» от-
дельных образцов как в отношении неповторимости по содержанию
основных компонентов и, особенно, примесей, так и по термодинами-
ческим и кинетическим условиям препарирования.

Метод образцов переменного состава позволяет, изменяя темпе-
ратуру подложки в процессе конденсации, препарировать сплавы в на-
столько неравновесных состояниях, которые обычными методами не-
достижимы, и изучать пути их приближения к равновесному состоянию.

Прежде чем перейти к рассмотрению некоторых основных резуль-
татов, полученных с использованием этого метода, а также обсужде-
нию его последующего развития, необходимо отметить, что еще в сен-
тябре 1944 г. до выхода книги С. А. Векшинского «Новый метод метал-
лографического исследования сплавов» П. Л. Капица в заключении
о том, следует ли секретить эту книгу или не стоит, дал следующую
оценку предложенного метода [2]: «Векшинский в своей книге дает но-
вый интересный метод исследования сплавов. Этот метод может быть
применен для решения самых разнообразных задач современной ме-
таллургии. На основании этого метода можно ждать быстрого нахож-
дения сплавов с новыми свойствами. Если мы не будем дураками, то,
имея весь опыт, используем его для производственных целей ранее
других. Но метод Векшинского надо рассматривать как достижение
в развитии большой техники. Незачем его секретить – мы можем
гордиться, что внесли этот вклад в мировую культуру». (Примечание:
В 1946 г. за разработку нового метода получения и исследования спла-
вов С.А. Векшинскому была присуждена Сталинская премия.)  

Этот метод получил широкое распространение в работах [3–13] 
для изучения двухкомпонентных и трехкомпонентных сплавов и осо-
бенно в работах школы Л. С. Палатника. При этом было получено мно-
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го новых данных о влиянии кинетических параметров конденсации на
формирование метастабильных состояний в пленках сплавов.

Так, в работах [3, 4] наблюдались почти «аморфные» структуры
в пленках сплавов никель – железо, никель – медь, никель – марга-
нец, алюминий – бериллий при конденсации на холодную подложку.
На электронограммах от этих сплавов обнаруживаются либо диф-
фузные ореолы, либо сплошной фон. Если же конденсация произво-
дилась на горячую подложку, то пленки этих сплавов имели типич-
ную кристаллическую структуру, хотя и в этом случае также могут
наблюдаться отклонения в фазовом составе от равновесной диа-
граммы. Так, в пленках систем железо – никель и железо – марганец
[3], полученных при температурах 1070 K и 770 K соответственно,
фазовый состав сплавов не отвечает равновесному.

В работе [5] наблюдалось стеклообразное состояние в пленках
сплавов олово – селен, цинк – селен, кадмий – селен и серебро – се-
лен, богатых селеном, а также образование метастабильных кри-
сталлических модификаций αАg2Se и CdSe в соответствующих би-
нарных сплавах. При изучении пленок переменного состава бинар-
ных систем серы с медью, серебром, кадмием, цинком, индием,
свинцом, оловом, германием, висмутом и сурьмой также было об-
наружено [6] стеклообразное состояние в богатых серой пленках. По
рентгенографическим данным [6] были построены метастабильные
диаграммы сплавов систем олово – сера и медь – сера.

При исследовании сплавов сурьма – цинк переменного состава
было обнаружено [7], что чем ниже температура подложки при
конденсации, тем более высокотемпературные формы фиксируют-
ся в пленках в виде метастабильных фаз. Последующий отжиг при
570 K и медленное охлаждение приводят в состояние равновесия
все участки пленок цинк – сурьма переменного состава.

Образование метастабильных соединений и отклонение от фа-
зового состава имеют место и в случае трехкомпонентных сплавов.
Так, при конденсации на подложку при комнатной температуре
сплавов алюминий – медь – магний [8] наблюдалось образование
метастабильных соединений AlxCuMg2 и AlxCuMg, распадающихся
при последующем отжиге. В работах [8, 9] показано, что приведение
пленок сплавов переменного состава в состояние, близкое к равно-
весному, может быть достигнуто либо отжигом образцов, либо кон-
денсацией металлов на горячую подложку.

Рассмотренные результаты относятся в основном к пленкам
с толщиной более 1000 Å, когда фазовый размерный эффект уже не
проявляется и наблюдаемые отклонения в фазовом состоянии обу-
словлены в основном кинетикой процесса конденсации, т. е. являют-
ся неравновесными.
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При исследовании конденсированных пленок ряда сплавов получе-
ны также многочисленные экспериментальные данные об образовании
метастабильных пересыщенных растворов. Обычно степень пересыще-
ния увеличивается с понижением температуры подложки в процессе
конденсации и с увеличением скорости осаждения, что свидетельствует
о кинетической природе этого явления. Так, зависимость максималь-
ной растворимости серы в кадмии от скорости конденсации, получен-
ная [10] при исследовании пленок сплавов Cd – S переменного состава
толщиной до 100 мкм, препарированных на стеклянной подложке при
температуре 290 K, указывает на то, что при больших скоростях кон-
денсации предельная растворимость достигает ~ 18 ат. % S при прак-
тически полной нерастворимости в массивных образцах.

Подобные результаты были получены и на пленках переменного
состава систем Zn – S, Zn – Se, Cd – Se, Sb – Se и других [10, 11]. Такие
пересыщенные растворы являются сильно неравновесными, поэтому
наблюдается их распад в процессе выдержки при комнатной темпе-
ратуре после завершения конденсации. При этом в тех случаях, когда
процесс распада сопровождается увеличением объема, т. е. возникно-
вением снимающих напряжений, в определенных концентрационных
интервалах наблюдается рост нитевидных и конусообразных кристал-
лов металла, на основе которого формируется пересыщенный рас-
твор. Так, в работах [11, 12] обнаружен и был детально исследован
рост нитевидных кристаллов кадмия в системах Cd – S и Cd – Se, а
также рост нитевидных кристаллов сурьмы в конденсатах Sb – Se по-
сле старения в течение 2–5 лет при комнатной температуре.

Наряду с формированием метастабильных пересыщенных рас-
творов в толстых конденсатах имеются исследования, в которых по-
казано, что с уменьшением толщины для сплошных и размера ост-
ровков для островковых конденсатов наблюдается увеличение рас-
творимости, обусловленное размерным эффектом. Одной из первых
работ такого типа является [13], в которой электронографически ис-
следованы изотермические сечения фазовой диаграммы Al – Cu 
в пленках различной толщины. При этом было показано, что умень-
шение толщины пленок приводит к понижению температур фазо-
вых превращений и к увеличению предельной растворимости меди
в алюминии. Так, для пленок толщиной 25 нм температура эвтекти-
ки оказывается на 28 К ниже, чем для массивных образцов, а предель-
ная растворимость меди в алюминии увеличивается до 18 масс. % по
сравнению с 5,7 масс. % в массивных образцах (рис. 5.1). В работах
[14, 15] на основании измерений параметра решетки было показано,
что концентрация кислорода, растворенного в тонких пленках вана-
дия, препарированных в вакууме 10-5–10-8 мм рт. ст., растет с умень-
шением их толщины и достигает ~20 ат. % при минимальных тол-



169

щинах 10–20 Å. В массивных образцах максимальная растворимость
кислорода в ванадии достигает лишь 3,2 ат. % при 1270 K.  

Рис. 5.1. Часть фазовой диаграммы системы Al – Cu. Сплошные
линии – для массивных образцов [22], штриховые – для пленок

толщиной 25 нм [13] 

В пленках сплавов Ag – Ga и In – Au [16] электронографическим
методом также было обнаружено увеличение растворимости по
сравнению с массивными образцами. Так, в пленках сплавов Ag – Ga 
растворимость серебра в галлии втрое превышает известные значе-
ния, а растворимость золота в индии составляет ~10 мас. % при от-
сутствии растворимости в массивных образцах .

В работе [17] проведено исследование растворимости в тонких
пленках Ag – Cu переменного состава, препарированных в вакууме
при давлении остаточных газов 10-7–10-9 мм рт. ст. при безмасляной
откачке. Серебро и медь (очистка 99,99 %) испарялись одновременно
из молибденовых испарителей и конденсировались на углеродной
пленке, которая наносилась на сколы монокристаллов КСl непосред-
ственно перед конденсацией металла. На полученные пленки Ag – Cu 
переменного состава дополнительно конденсировалась тонкая угле-
родная пленка для предотвращения возможного окисления при выно-
се их на воздух. В результате проведенных электрографических иссле-
дований было получено, что для пленок сплавов толщиной 270 Å пре-
дельная растворимость меди в серебре составляет ~6 ат. %, а для
пленок толщиной 70 Å – 15–17 ат. %, в то время как для массивных
сплавов она равна лишь 0,35 ат. % Cu при 290 K.  

Метод образцов переменного состава применялся и приме-
няется не только для изучения резко неравновесных состояний, но
и для исследования равновесных состояний сплавов. Впервые этот
метод был применен для построения диаграммы состояния индий – 
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свинец в работе [18] и распространен на получение пленок трехком-
понентных систем.

В работе [9] этот метод использовался для построения топо-
логической структуры фазовых диаграмм трехкомпонентных
сплавов свинец – висмут – медь, свинец – висмут – серебро и сви-
нец – висмут – сурьма (рис. 5.2). Сплавы получались путем кон-
денсации на подложке при 370–390 K. По рентгеновским данным
была установлена структура изотермических сечений фазовых диа-
грамм этих сплавов (рис. 5.2) и показано, что для сплавов, близких
по составу к бинарным, обнаруживается хорошее соответствие из-
вестным в литературе диаграммам равновесия. Кроме того не бы-
ли обнаружены отклонения от правила фаз Гиббса и от правила о
соприкасающихся областях разделения фаз. Определение топологи-
ческой структуры изотермических сечений диаграмм состояния про-
изводилось и в случае более сложных систем [19].  

Рис. 5.2. Изотермическое сечение диаграммы состояния системы
Pb – B – Sb [9] 

При использовании метода образцов переменного состава необхо-
димо учитывать, что в вакуумных конденсатах возможно образование
нехарактерных для массивных образцов состояний. При этом следует
различать состояния, связанные с фазовым размерным эффектом, ко-
торые являются термодинамически равновесными при данном харак-
терном размере, и состояния, обусловленные кинетикой конденсации
и роста пленок в неравновесных условиях. К недостаткам метода сле-
дует отнести также то, что он позволяет в одном эксперименте полу-
чать только изотермическое сечение фазовой диаграммы или ее части.
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5.1.2. Применение пленок переменного состава и переменного
состояния для изучения бинарных фазовых диаграмм
Исходя из изложенного, очевидна была разработка методов ис-

следования фазовых диаграмм в конденсированных пленках, кото-
рые позволяли бы по возможности реализовать фазовую диаграмму
исследуемой системы на одном образце и проследить за ее измене-
нием с уменьшением толщины пленок. Этим требованиям в значи-
тельной мере удовлетворяет метод, основанный на изучении кон-
денсированных пленок переменного состава и переменного состоя-
ния и представляющий дальнейшее развитие метода Векшинского
[1]. Указанный метод реализован путем использования пленок би-
нарных сплавов, получаемых как одновременной, так и последова-
тельной конденсацией компонентов.

5.1.2.а. Метод одновременной конденсации компонентов
Идея метода состоит в следующем [20] (рис. 5.3). Если вести испа-

рение компонентов из двух независимых линейчатых источников, распо-
ложенных параллельно подложке по ее длине и между собой, то при
конденсации молекулярных пучков на прямоугольной плоской подложке
будет формироваться пленка, состав которой непрерывно изменяется от
точки к точке. При этом линии равной концентрации располагаются по
длине подложки параллельно проекциям испарителей. Если после пре-
кращения конденсации вдоль подложки с пленкой создать градиент тем-
ператур в необходимом интервале, то это даст возможность получить,
наряду с непрерывно изменяющимся набором составов сплавов по ши-
рине подложки, набор состояний этих сплавов по ее длине, т. е. на одной
подложке сразу получить непрерывный набор состояний сплавов, соот-
ветствующих заданному интервалу концентраций и температур.

Рис. 5.3. Схема препарирования пленок переменного состава и пере-
менного состояния [20] (1 – подложка, 2 – датчики толщины, 3 –
термопары, 4 – испарители компонентов, 5 – испаритель углерода)

Выбирая надлежащим образом количество испаренных компонен-
тов и геометрию взаимного расположения испарителей и подложки,
а интервал температур между концами подложки от комнатной до
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температуры плавления более тугоплавкого компонента, можно полу-
чить на одном образце непрерывный набор состояний сплавов, отве-
чающий практически всей или заданной области диаграммы.

Впервые указанный метод экспериментально был реализован
[20] на примере бинарной системы висмут – олово. В дальнейшем
были исследованы и другие системы [21].

При этом первоначально для исследований с использованием
конденсированных пленок переменного состава и переменного со-
стояния в работах [20, 21] были выбраны простейшие и хорошо изу-
ченные на массивных образцах бинарные системы с различными ти-
пами диаграмм состояния: висмут – сурьма (диаграмма типа сига-
ры), висмут – олово (диаграмма эвтектического типа) и висмут – 
свинец (диаграмма с эвтектикой и перитектикой).

Пленки сплавов переменного состава получали одновременной
конденсацией чистых компонентов на подложке при температуре
Т = 300 К в вакууме 10-7 – 10-8 мм рт. ст., создаваемом системой без-
масляной откачки. Компоненты испарялись из независимых линейча-
тых источников в виде лодочек из тантала, расположенных парал-
лельно друг другу и подложке по ее длине. Подложкой служила поли-
рованная пластина из нержавеющей стали размером 3×60×200 мм, на
которую конденсировалась химически инертная к компонентам спла-
вов аморфная пленка углерода толщиной 20–30 нм. Количества кон-
денсированных компонентов определялись при помощи двух кварце-
вых датчиков. После прекращения конденсации без нарушения вакуу-
ма вдоль подложки создавался градиент температур в интервале 300–
700 К, и в таком состоянии пленки выдерживались для установления
локального термодинамического равновесия по их толщине.

Оценки необходимого времени выдержки для моно- и поликри-
сталлических пленок различной толщины и с различным размером
зерен показали, что выдержка пленок сплавов переменного состава
толщиной 102–104 нм в течение 1–2 часов достаточна для установле-
ния термодинамического равновесия по толщине [47].  

В исходном состоянии после прекращения конденсации при
Т = 300 К пленки внешне являются однородными по всей поверхно-
сти подложки, а после установления вдоль последней градиента
температур и выдержки в этом состоянии в вакууме в пределах ука-
занного времени на ней обнаруживаются области, разделенные чет-
кими границами. Установлено, что положение границ сохраняется
после охлаждения подложки до комнатной температуры и извлече-
ния ее на воздух, воспроизводимо при изменении толщины в преде-
лах 102–104 нм и определяется только концентрациями компонентов
и температурой во время выдержки. На рисунках 5.4 и 5.5 показаны
снимки подложки с пленками переменного состава и переменного
состояния систем Bi – Sb, Bi – Sn, Bi – Pb.  
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Рис. 5.4. Фотография (×1) подложки с пленкой переменного состава
и переменного состояния, электронно-микроскопические снимки
с отмеченных участков (а, б, в) (×20000) и фазовая диаграмма сис-
темы Sn – Bi [20] для пленок толщиной 102–105 нм (◎ – метод элек-
тронно-зондового микроанализа, – расчетный метод, пунктир-
ные линии – данные для массивных образцов). Фотография подложки

соответствует выделенному участку диаграммы

Микроскопическими исследованиями структуры пленок сплавов
установлено, что в пределах областей, разделенных границами,
пленки имеют различную микроструктуру, соответствующую со-
стоянию сплава (рис. 5.4 а, б, в). Границы между областями с раз-
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личной микроструктурой наблюдаются именно благодаря отличиям
в светорассеянии соответствующих участков пленки с разным по-
верхностным рельефом.

Микроскопические и рентгеновские исследования структуры
пленок сплавов переменного состава и состояния в различных об-
ластях позволили идентифицировать эти области и границы между
ними в соответствии с диаграммами состояния изученных систем.

Система Sn – Bi (рис. 5.4). Линия ВС – эвтектическая температура,
АВ – линия солидуса сплавов Bi – Sn, богатых Sn; а DB отвечает пере-
ходу от твердого раствора на основе олова к двухфазной области.

Система Bi – Sb (рис. 5.5). Границы АВ и АС отвечают линиям
солидуса и ликвидуса в пленках сплавов. Поскольку при приближении
к температуре ликвидуса количество кристаллической фазы плавно
уменьшается, а жидкой – увеличивается и различия в микроструктуре
пленок выше и ниже этой температуры незначительны, то положение
границы раздела однофазной (жидкой) и двухфазной (кристалличе-
ской и жидкой) областей визуально не обнаруживается и определяет-
ся лишь по данным микроскопии (пунктир АС на рис. 5.5).  

Рис. 5.5. Фотография (×1) подложек с пленками сплавов переменного
состава и переменного состояния систем Bi – Sb (a) и Pb – Bi (б) [21] 

Система Pb – Bi (рис. 5.5). Границы ВC и DE – перитектическая
и эвтектическая температуры соответственно. Область левее ABF – 
твердый раствор на основе свинца (α-фаза). BF и CK ограничивают
двухфазную область из α- и β-фаз (β-фаза Pb3Bi); между CК и СDN – 
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β-фаза, а правее DN – двухфазная область γ + β (γ-фаза – твердый
раствор на основе висмута).

Рис. 5.6. Фазовые диаграммы систем Bi – Sb (a) и Pb – Bi (б) в плен-
ках толщиной 102–104 нм (● – расчетный метод; " – рентгенов-
ский микроанализ, ⊗ – рентгеновская дифрактометрия; сплошные

линии – данные для массивных образцов)

Таким образом, использование пленок переменного состава и со-
стояния позволяет в одном эксперименте получить практически всю
диаграмму состояния двухкомпонентной системы или ее часть в не-
обходимом для дальнейших исследований масштабе. Для построения
фазовой диаграммы этим методом, кроме измерения температуры
в заданных точках пленок на подложке и их фазового анализа, необхо-
димы знания концентрации компонентов по границам раздела на-
блюдаемых областей. Для этого использовались расчетный метод,
основанный на определении состава в заданной точке подложки по ко-
личеству сконденсированных чистых компонентов в сочетании с функ-
циями распределения последних на подложке, метод рентгеновского
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спектрального и рентгенорадиометрического энергодисперсионного
микроанализа, а также метод, основанный на определении зависимо-
сти периода кристаллической решетки сплава от концентрации.

На рис. 5.4 и 5.6 приведены полученные в [20, 21] по описанной
методике фазовые диаграммы конденсированных пленок систем
Sn – Bi, Bi – Sb и Pb – Bi, сравнение которых с данными [21] показыва-
ет, что для пленок сплавов толщиной 102–104 нм фазовые диаграммы
соответствуют аналогичным диаграммам для массивных образцов.

5.1.2.б. Метод последовательной конденсации компонентов
В рассмотренном методе исследования фазовых диаграмм с ис-

пользованием конденсированных пленок переменного состава и пе-
ременного состояния, получаемых путем одновременной конденса-
ции компонентов, налагаются строгие ограничения на постоянство
скорости конденсации компонентов для обеспечения неизменности
состава пленок в каждой точке на подложке в процессе их получения.
Кроме того, вследствие резкой закалки в процессе конденсации
пленок сплавов при фиксированной температуре подложки воз-
можно формирование промежуточных метастабильных фаз, кото-
рые в дальнейшем могут претерпевать превращения и затруднять
интерпретацию наблюдаемого распределения фаз при установив-
шемся изменении температуры вдоль подложки.

Исходя из этого, в работах [23–25] был предложен иной способ
реализации указанного метода, основанный на использовании пле-
нок переменного состава, получаемых путем последовательной, а не
одновременной, конденсации чистых компонентов с последующим
созданием вдоль подложки градиента температур.

Принцип метода заключается в следующем. Если на прямо-
угольную плоскую подложку конденсировать пленку одного компо-
нента таким образом, чтобы толщина непрерывно изменялась по
ширине подложки и линии равной толщины были параллельны ее
длине, а затем на нее без нарушения вакуума сразу конденсировать
пленку второго компонента подобной геометрии также с примене-
нием линейчатого испарителя, то соотношение компонентов в та-
кой двухслойной пленке будет меняться по ширине подложки не-
прерывно в соответствии с изменением их толщины при параллель-
ности линий равной концентрации длине подложки. Если после пре-
кращения конденсации вдоль подложки создать градиент темпера-
тур в необходимом интервале путем нагрева одного ее конца и
охлаждения другого, то в такой двухслойной пленке со временем
произойдет гомогенизация состава по толщине без заметного вы-
равнивания состава в плоскости подложки. В результате на подлож-
ке получается набор состояний сплавов при непрерывном измене-
нии их состава и температуры по ширине и длине ее соответственно.
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Для реализации указанных соображений были выбраны системы
свинец – олово и индий – висмут. Такой выбор обусловлен следую-
щими обстоятельствами. Свинец и олово образуют простейшую диа-
грамму состояния эвтектического типа при ограниченной раствори-
мости в твердом состоянии. Эвтектика наблюдается при 61,9 масс. %
олова и имеет температуру плавления 458,3 K [22]. Диаграмма со-
стояния индий – висмут характеризуется тремя соединениями: In2Bi, 
In3Bi2, InBi, из которых InBi и In3Bi2 образуются по перитектическим
реакциям, соединение InBi плавится конгруэнтно.

Двухслойные образцы свинец – олово и индий – висмут препа-
рировались в вакууме 5·10-7–5·10-8 мм рт. ст, создаваемом при помо-
щи безмасляной системы откачки. Для испарения использовались
олово, свинец, индий и висмут чистотой 99,99 %. Геометрия экспе-
риментов, а именно взаимное расположение испарителей и подло-
жек, была такой, как и при препарировании бинарных пленок путем
одновременной конденсации компонентов. Между испарителями
и подложкой находились подвижные экраны, позволяющие наносить
двухслойные пленки соответствующих металлов путем последова-
тельной конденсации. Были препарированы двухслойные пленки
свинец – олово, для которых в каждой точке подложки соотношение
толщин соответствовало эвтектическому составу (61,9 масс. % и 38,1 
масс. % Pb), а также пленки заэвтектического состава, т. е. с содер-
жанием олова более 62 масс. %.  

В случае двухслойных пленок индий – висмут геометрия экспе-
римента и количества испаренных металлов выбирались так, чтобы
обеспечить изменение концентрации по ширине подложки в интер-
вале 40–70 масс. % висмута, т. е. в интервале существования соеди-
нений In2Bi, In3Bi2, InBi. Для исключения проявления фазового раз-
мерного эффекта препарировались пленки толщиной более 100 нм.

После прекращения конденсации без нарушения вакуума один
конец подложки с нанесенной на нее двухслойной пленкой нагревался
до 500–550 К, а другой поддерживался при комнатной температуре.
После установления стационарного распределения температуры
вдоль подложки нагрев выключался, и она охлаждалась до комнатной
температуры. При этом на образцах двухслойных пленок свинец – 
олово эвтектического состава визуально отчетливо наблюдается по
всей ширине подложки перпендикулярно ее длине граница, выше ко-
торой произошло расплавление пленки (рис. 5.7а).  

Выше этой температуры микроскопически наблюдаются изоли-
рованные сферические частицы, а ниже пленка является сплошной
поликристаллической. Значение температуры этой границы соответ-
ствует эвтектической температуре Те в системе свинец – олово. Видно
также, что в процессе нагрева подложки до установления стационар-
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ного распределения температуры эта граница смещалась, увлекая за
собой капли образующегося расплава. Так как в двухслойных пленках
плавление начинается в зоне их контакта [23], то при сравнительно
быстром нагреве таких пленок свинец – олово обнаруживается оста-
новка отдельных капель расплава, увлекаемых движущейся границей
плавления при температуре плавления олова (рис. 5.7).  

Рис. 5.7. Фотографии (×1) двухслойной пленки свинец – олово по-
стоянного (эвтектического) (а) и переменного (заэвтектического)

(б) составов на подложке с градиентом температур [25] 

Для того, чтобы убедиться, что наблюдаемая граница плавле-
ния в двухслойных пленках соответствует эвтектической температу-
ре в системе свинец – олово, были проведены следующие экспери-
менты. С использованием системы разделительных экранов в одном
эксперименте на одну половину подложки по ее длине были конден-
сированы последовательно пленки свинца и олова с соотношением
толщин, отвечающих эвтектическому составу, а на другую – пленка
эвтектического сплава путем одновременной конденсации свинца и
олова. После установления стационарного распределения темпера-
туры вдоль подложки, границы, разделяющие жидкое и кристалли-
ческое состояния на обоих типах пленок, являются продолжением
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друг друга, т. е. полностью совпадают и равны эвтектической тем-
пературе Те = 456 К.

В двухслойных пленках свинец – олово заэвтектического состава
(рис. 5.7б) наряду с границей, соответствующей эвтектической тем-
пературе, видна несколько размытая граница, разделяющая области
жидкой фазы и двухфазной области сосуществования жидкой фазы
и кристаллов на основе олова. Эта граница, как показали микроско-
пические исследования, соответствует линии ликвидуса Тl заэвтек-
тических сплавов, богатых оловом.

Приведенные данные показывают, что исследование двухслой-
ных пленок, полученных путем последовательной конденсации ком-
понентов, образующих простейшую диаграмму состояния эвтектиче-
ского типа, дает информацию не только об эвтектической температу-
ре, но и позволяет визуализовать на одном образце необходимую
часть диаграммы плавкости. Использование таких пленок, вероятно,
может оказаться достаточно информативным в случае наличия не-
скольких эвтектических или перитектических температур на диа-
граммах плавкости, т. е. для более сложных диаграмм состояния.

Указанные возможности наглядно проявляются в случае двухслой-
ных пленок индий – висмут. На образцах двухслойных пленок после
установления стационарного распределения температур (рис. 5.8а) на-
блюдаются четыре границы, расположенные перпендикулярно длине
подложки, а именно АВ (344), СD (362), ЕF (366) и НК (382 К), между
которыми располагаются еще три границы (СВ, ED, GHF), идущие
вдоль линий равных концентраций. Расчет и экспериментальное опре-
деление концентраций при помощи рентгеноспектрального анализа
показали, что линия равной концентрации СВ соответствует составу
In2Bi, ED – In3Bi2, GHF – InBi. Наблюдаемое на образцах (рис. 5.8а) не-
которое отклонение линий равных концентраций от прямых, парал-
лельных длине подложки, связано с конечным размером испарителей.

Микроскопические исследования показали, что ниже линии
АВСDEFHK пленки являются сплошными поликристаллическими.
В областях АВС, CDE, EFG пленки являются двухфазными, они
состоят из сферических частиц жидкой фазы и частиц кристалличе-
ской фазы, резко отличающихся в этих областях по своей огранке.
Левее и выше линии AСEG пленки состоят только из сферических
частиц жидкой фазы. Рентгенодифрактометрически после плавле-
ния и охлаждения до комнатной температуры в соответствующих
областях обнаружены соединения In2Bi, In3Bi2, InBi.  

На рис. 5.8б для сравнения приведена фотография пленок сплавов
индий – висмут переменного состава и переменного состояния, полу-
ченных путем одновременной конденсации индия и висмута на под-
ложке с последующим созданием вдоль нее необходимого распределе-
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ния температур. На этих образцах (рис. 5.8б) также видны при соответ-
ствующих температурах и концентрациях четыре четкие температур-
ные границы (АВ,СD, EF, HK), перпендикулярные длине подложки.

Проведенные исследования и их анализ показывают, что грани-
цы, наблюдаемые на образцах двухслойных пленок переменного со-
става после выдержки их на подложке с заданным распределением
температур, отвечают эвтектическим (АВ и НК) и перитектическим
(СD и EF) температурам фазовой диаграммы индий – висмут
(рис. 5.8в). Это свидетельствует о том, что использование двухслой-
ных конденсированных пленок позволяет визуализировать основные
контуры бинарной диаграммы плавкости.

Рис. 5.8. Фотографии (×1) пленок переменных состава и состояния,
полученных путем последовательной (а) и одновременной (б) конден-
сации компонентов, и соответствующая часть фазовой диаграммы

индий – висмут (в) [25] 

Обсуждая возможности применения двухслойных пленок для
изучения диаграмм плавкости необходимо отметить следующее
обстоятельство. В процессе нагрева двухслойных пленок и после-
дующей выдержки их при установившемся распределении темпера-
туры вдоль подложки происходят диффузионные процессы, приво-
дящие к гомогенизации в направлении, перпендикулярном подлож-
ке, и в плоскости подложки. Для оценки этих процессов можно вос-
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пользоваться соотношением х2 ≈ 2Dτ, в котором х – характерное рас-
стояние (размер области гомогенизации), D – коэффициент взаим-
ной диффузии в рассматриваемой системе и τ – время.

Так, при τ= 3⋅102 с для системы индий – висмут при D = 2⋅10-5 см2/с
при 350 К размер области в жидком состоянии, в пределах которой
должна произойти гомогенизация, составит х ≈ 1,1 ⋅ 10-1 см (при гра-
диенте концентрации по ширине подложки dc/dx ≈ 0,5 %/мм). Одна-
ко в результате плавления в силу того, что расплав не смачивает уг-
леродный подслой, нанесенный предварительно на подложку, плен-
ка разбивается на отдельные изолированные капли, примерно в три
раза по размерам превышающие толщину пленки. В этом случае уже
гомогенизация будет определяться наиболее медленным процес-
сом – диффузией атомов индия и висмута по поверхности углерод-
ной подложки. Если принять для коэффициента поверхностной ге-
теродиффузии DS ≈10-10 см2/с, то при том же времени характерное
расстояние х ≈ 2,5⋅10-4 см. Следовательно, это заметно не скажется на
положении границ плавления и перераспределении компонентов по
подложке. Диффузионные процессы будут протекать и ниже темпера-
туры плавления. Так, несколько ниже температуры плавления эвтек-
тики индий – In2Bi при том же времени и Ds ≈ 3⋅10-12 cм2/c характерное
расстояние х ≈ 5⋅10-5 см, что не существенно. Эти оценки показывают,
что в пределах разумно выбранного времени выдержки при устано-
вившемся распределении температур в двухслойных пленках толщи-
ной (10-3–10-5) см существенного изменения наблюдаемых основных
контуров диаграммы плавкости не произойдет.

Таким образом, из приведенных результатов и их анализа сле-
дует, что использование двухслойных конденсированных пленок, по-
лученных путем последовательной конденсации чистых компонент,
позволяет не только определять эвтектическую температуру в слу-
чае эвтектических диаграмм простейшего типа, но и визуализиро-
вать основные контуры диаграммы плавкости и для более сложных
бинарных фазовых диаграмм.

5.1.2.в. Фазовые диаграммы для пленок двухкомпонентных сплавов
Дальнейшее развитие метод образцов переменного состава и пе-

ременного состояния, основанный на использовании пленок перемен-
ного состава, препарированных как путем одновременной, так и путем
последовательной конденсации соответствующих компонентов при
испарении их из независимых источников, получил в работах [26–28]. 
В качестве объектов исследования были выбраны двухкомпонентные
системы свинец – индий, золото – олово и золото – свинец, имеющие
фазовые диаграммы различного типа, в том числе и достаточно слож-
ные с несколькими химическими соединениями.
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Диаграмма состояния индий – свинец [22, 29] характеризуется
двумя перитектическими реакциями, в результате которых обра-
зуется при 432 К и 12 ат. % свинца α-In – твердый раствор свинца
в индии и при 446 К и 25 ат. % свинца – α1-фаза с гцк-структурой и
α-Рb – твердый раствор индия в свинце. Фазовая диаграмма золо-
то – свинец [22, 30] характеризуется существованием трех химиче-
ских соединений: Au2Pb, AuPb2 и AuPb3, которые образуются в ре-
зультате перитектических реакций при сравнительно невысоких
температурах. Однако для соединения AuPb3 значение перитектиче-
ской температуры окончательно не определено. Отмечается лишь,
что эта температура близка к эвтектической для AuPb3 + Pb. В сис-
теме золото – олово [22] при содержании олова более 40 ат. % суще-
ствуют также три химических соединения. Соединение AuSn пла-
вится конгруэнтно, а AuSn2 и AuSn4 образуются в результате пери-
тектических реакций. В литературе [31] указывается также на воз-
можность образования метастабильных фаз в этих системах, напри-
мер, соединения AuPb в тонких пленках.

Такой выбор объектов, как отмечается в [27, 28], обусловлен как
методическими соображениями, так и стремлением получить допол-
нительную информацию по фазовому составу для систем с имеющи-
мися неоднозначностями и выяснением возможностей метода.

Исследования двухслойных пленок индий – свинец показало, что
на образцах этой системы в двухслойных пленках после выдержки
в поле с температурным градиентом линии солидуса и ликвидуса
визуально наблюдаются значительно слабее, чем в пленках системы
висмут – индий, и практически не проявляются фазовые границы
в твердом состоянии. Это, вероятно, связано с незначительным отли-
чием в рассеянии света образующимися в этой системе фазами. Од-
нако данные рентгенодифрактометрических исследований показали
полное соответствие наблюдаемого фазового состояния известной
диаграмме и позволили получить более полные данные о концен-
трационной зависимости параметров решетки для этой системы при
комнатной температуре (рис. 5.9).  

В пленках золото – олово, как полученных путем последова-
тельной, так и путем одновременной конденсации, отчетливо на-
блюдаются концентрационные и температурные интервалы сущест-
вования соединений AuSn4, AuSn2 и AuSn. Однако в отличие от из-
вестной диаграммы (рис. 5.10а) соединение AuSn4 образуется не по
перитектической реакции при 525 K, а плавится конгруэнтно при 530 
K, образуя эвтектики с оловом и соединением AuSn2 с температура-
ми 490 и 525 K соответственно (рис. 5.10б).
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Рис. 5.9. Концентрационная зависимость параметров решеток
фаз, образующихся в системе индий – свинец [24] 

Рис. 5.10. Часть известной фазовой диаграммы системы золото – 
олово для массивных образцов (а) [22] и полученной с использованием

пленок переменного состава и переменного состояния (б) [24] 
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Аналогично в пленках золото – свинец хорошо выявляется су-
ществование соединений Au2Pb, AuPb2 иAuPb3. Выполненные иссле-
дования показывают, что соединение AuPb2 образуется не по пери-
тектической реакции при 527 K, а плавится конгруэнтно при 529 K 
и образует эвтектики Au2Pb и AuPb3 с температурами 527 и 496 K. 
Соединение AuPb3, на образование которого указывается в [30], пла-
вится конгруэнтно при 504 K.  

Анализ приведенных данных показывает, что использование
двухслойных пленок, полученных путем последовательной конден-
сации компонент, позволяет в сочетании с пленками переменного
состава и состояния, препарируемыми путем одновременной кон-
денсации компонент, визуализировать и достаточно просто выяс-
нить основные контуры бинарных фазовых диаграмм. Особенно ин-
формативным и наглядным рассматриваемый метод является для
изучения диаграмм плавкости.

5.1.3. Размерный эффект в бинарных фазовых диаграммах
Использование конденсированных пленок переменного состава

и переменного состояния бинарных сплавов позволяет не только ви-
зуализировать фазовую диаграмму, но и исследовать фазовые пре-
вращения при малых толщинах, при которых возможно проявление
фазового размерного эффекта. Для повышения точности измерений
и исключения влияния случайных факторов в работе [32] был ис-
пользован дифференциальный метод, позволяющий определять по-
ложение границ фазовых превращений в тонких пленках (толщиной
менее 100 нм) относительно соответствующих границ для толстых
пленок (более 103 нм). Для этого на подложку, разделенную систе-
мой экранов, одновременно конденсировались толстые слои пере-
менного состава (на одну половину) и тонкие (на другую половину)
необходимой толщины. В результате после создания вдоль подлож-
ки перепада температур и необходимой выдержки можно было визу-
ально наблюдать смещение соответствующей температуры, напри-
мер эвтектической (Те), и определять величину сдвига ∆Те по отноше-
нию к значениям для толстых пленок.

Аналогичные изменения с уменьшением толщины пленок на-
блюдаются для перитектической температуры Тр, а также для тем-
ператур, соответствующих линиям ликвидуса и солидуса. Зависимо-
сти температур Те и Тр от толщины пленок сплавов Bi – Sn и Bi – Pb 
приведены на рис. 5.11, сравнение которых с данными по плавлению
малых частиц соответствующих чистых металлов показывает, что
для пленок сплавов величины ∆Те оказываются примерно такими
же, как и значения ∆Тs чистых металлов при соответствующих тол-
щинах пленок (размерах частиц). Сдвиг перитектической темпера-
туры ∆Тр оказывается существенно больше значений ∆Те и ∆Тs, и эта
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разность увеличивается с уменьшением толщины пленок. Так, для
массивных образцов сплавов Bi – Pb разность между температурами
эвтектики и перитектики ∆Тре = Тр – Те составляет 60 К, для пленок
толщиной 50 нм – 54 К, 25 нм – 42 К и 10 нм – 35 К. Несмотря на ка-
чественный характер такого сравнения (сравниваются результаты
различных экспериментов: для чистых металлов величины Тs отне-
сены к размерам частиц, а для пленок сплавов – к толщинам пле-
нок), оно тем не менее указывает на возможность перехода от диа-
граммы перитектического типа к эвтектической диаграмме при
толщинах пленок менее 10 нм.

Для количественного анализа зависимостей Те(h) и Tp(h) ис-
пользовано выражение (1.9) для понижения температуры плавления
образцов малых размеров [36], в соответствии с которым для пленки
толщиной h коэффициент формы K = 2.  

Из экспериментальных данных (рис. 5.11) с учетом (1.9) следует,
что как для эвтектики, так и для перитектики величина изменения
поверхностной энергии при плавлении ∆Ω зависит от толщины
пленки и значительно превышает значение для чистых компонен-
тов: например, для пленок Bi – Sn толщиной 10 нм ∆Ω = 300 эрг/см2,
а для чистых Вi и Sn при плавлении ∆Ω ≈ 80 эрг/см2 [34].  

Рис. 5.11. Зависимости эвтектической и перитектической темпе-
ратур от толщины для пленок систем Bi – Sn и Pb – Bi [21] 

Такое различие, вероятно, как и в случае плавления сплошных
пленок чистых металлов на подложке [35], обусловлено тем, что от-
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ношение площади поверхности к объему пленки А/V благодаря раз-
витости поверхности больше, чем 2/h, а величина σs представляет
собой усредненное значение для двух поверхностей – для свободной
(σs) и граничащей с подложкой (σsu). Поэтому вместо ∆(σΑ/V) следу-
ет принять [36] выражение (1.15).  

В величине изменения поверхностной энергии ∆(σΑ/V) при плав-

лении эвтектики нужно учитывать также слагаемое
h

ikik∑ σω
(ωik – по-

верхность контакта i-го и k-го зерен; σik – соответствующая межфазная
энергия), отвечающее межфазной поверхностной энергии кристалли-
ков внутри пленки и которое, вероятно, вносит основной вклад в увели-
чение ∆Ω по сравнению со значениями для чистых компонентов.

При перитектическом превращении при определении ∆Ω необ-
ходимо учитывать соответствующие поверхностные энергии твер-
дой и жидкой фаз и межфазную энергию на их границе.

Таким образом, очевидно, что указанные причины приводят к за-
висимости ∆Ω от толщины пленок и не позволяют описать количест-
венно простым выражением, подобным (1.9), экспериментальные ре-
зультаты по размерной зависимости Те и Тр для сплошных пленок.

Выполненные исследования [28, 32, 33] фазовых диаграмм Bi – Sn 
и Bi – Pb в пленках показали, что при уменьшении их толщины значе-
ния эвтектической и перитектической температур понижаются, и это
обусловлено увеличением вклада поверхностных энергий соответст-
вующих фаз в общую свободную энергию двухкомпонентной системы.

Совокупность экспериментальных данных по зависимости харак-
терных температур на фазовых диаграммах (эвтектической темпера-
туры, температур ликвидуса и солидуса) от толщины пленок в сочета-
нии с имеющимися результатами по размерной зависимости темпе-
ратуры плавления чистых компонентов позволяет проследить за эво-
люцией фазовой диаграммы с уменьшением толщины. На рис. 5.12 
представлена фазовая диаграмма системы Sn – Bi для массивных об-
разцов (сплошные линии) и для пленок толщиной ~ 90 Å (пунктир-
ные линии), построенная на основании экспериментальных данных по
исследованию пленок переменного состава и переменного состояния.

Из приведенного рисунка видно, что с уменьшением толщины
пленок линии солидуса, эвтектики и ликвидуса фазовой диаграммы
смещаются в область более низких температур при одновременном
изменении положения линий растворимости в твердом состоянии
и эвтектической концентрации. Таким образом, при уменьшении
толщины пленок вся фазовая диаграмма смещается в область более
низких температур с одновременным увеличением растворимости
компонентов друг в друге. Проследить за дальнейшим смещением
фазовой диаграммы с уменьшением толщины, как отмечается в [32], 
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не удается, поскольку при меньших толщинах пленки уже не являют-
ся сплошными. Это, в свою очередь, приводит к размытию фазовых
границ между различными областями.

Рис. 5.12. Фазовая диаграмма системы Sn – Bi для массивных об-
разцов (сплошные линии) и конденсированных пленок толщиной

9 нм (штрих-пунктирные линии) [27] 

Уже отмечалось, что впервые попытка построить часть фазовой
диаграммы для тонких пленок сплавов была предпринята в работе
[13]. Полученная в работе [13] часть фазовой диаграммы Al – Cu для
пленок толщиной 25 нм показана пунктиром на рис. 5.1.  

Смещение фазовой диаграммы в область более низких темпе-
ратур при уменьшении толщины пленок наблюдалось также с ис-
пользованием конденсированных пленок переменного состава и пе-
ременного состояния системы индий – висмут в исследованной в [27] 
области образования химических соединений. Параллельно пред-
принимались попытки аналитически описать эволюцию фазовых
диаграмм при переходе к нанообъектам.

В приближении регулярных растворов с учетом поверхностной
энергии в работах [38, 39] было рассчитано изменение положения ли-
ний фазового равновесия для отдельных двухкомпонентных эвтекти-
ческих систем, в которых один из компонентов находится в высоко-
дисперсном состоянии. При этом для эвтектической системы алюми-
ний – кремний, если дисперсным компонентом является кремний,
было получено, что при размере частиц 5 нм точке эвтектики соответ-
ствует Хe = 0,16 и Тe = 750 К. В массивных образцах эвтектика наблю-
дается при Хe = 0,11 и Тe = 860 К. Оценки, выполненные для этой же
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системы для случая, когда дисперсным является алюминий, показали
возможность перехода к перитектическому виду фазовой диаграммы,
т. е. возможно качественное изменение типа диаграммы по сравне-
нию с фазовой диаграммой для массивных образцов.

Для описания эволюции фазовых диаграмм двухкомпонентных
сплавов в образцах малых размеров, к которым относятся конденси-
рованные островковые и сплошные пленки сплавов, обычно исполь-
зуется термодинамический подход при различных приближениях
в вычислении температурной и концентрационной зависимости сво-
бодной энергии.

Так, в работе [40] в рамках модели регулярных растворов для
двухкомпонентных пленочных систем с учетом вклада поверхности
в свободную энергию фаз получены уравнения линий ликвидуса и со-
лидуса. Из выполненного анализа полученных уравнений следует,
что так как всегда поверхностная энергия жидкой фазы меньше, чем
для кристаллической, то температура плавления чистых компонен-
тов для пленочной фазы ниже соответствующей температуры для
объемной фазы. Показано также, что переход к пленочным систе-
мам может сопровождаться как понижением температур плавления
и смещением точки минимума концентраций без изменения типа
диаграммы, так и изменением типа диаграммы.

Следовательно, предложенный в работе [40] подход позволяет
прослеживать эволюцию фазовых диаграмм при переходе к тонким
пленкам и изменении их толщины. Однако поскольку количествен-
ные данные о концентрационной и температурной зависимости по-
верхностной энергии жидких сплавов получены лишь для несколь-
ких, в основном, легкоплавких систем, а для твердой фазы имеются
только отдельные разрозненные сведения, то для этого более удо-
бен метод геометрической термодинамики.

При этом используются следующие известные положения [41, 
42]. В системах, представляющих собой сплавы металлов, обычно
исследуются твердые и жидкие фазы при атмосферном давлении,
поэтому условию термодинамического равновесия соответствует
минимальная свободная энергия. Для сплавов величина свободной
энергии зависит не только от температуры, но и от их состава, так
что при данной температуре можно построить кривую зависимости
свободной энергии от состава сплавов. При этом структуры, дейст-
вительно устойчивые при различных составах, должны зависеть при
данной температуре от относительных величин свободной энергии
всех возможных фаз, которые могут находиться в данной системе.
Между этими фазами достигается равновесие, когда общая свобод-
ная энергия является минимальной. Поскольку эти относительные
значения свободной энергии изменяются с температурой, равновес-
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ное состояние системы будет в общем случае различным для данно-
го состава при разных температурах.

Сравнивая положения кривых свободной энергии при различных
температурах, можно определить предельные составы стабильных
фаз при этих температурах и объединить затем эти результаты в диа-
грамму состояния [41, 42]. Для получения диаграммы равновесия
необходимо исследовать относительные положения кривых свобод-
ной энергии для жидкого и твердого состояния при различных тем-
пературах. При этом для построения простейших диаграмм (напри-
мер, эвтектического типа) необходимо учесть, что свободная энер-
гия сплава, представляющего смесь чистых компонентов, аддитивна
по концентрации и изображается прямой (рис. 5.13). В случае полной
растворимости компонентов (образование твердых или жидких рас-
творов) зависимость F(x) раствора изображается непрерывной кри-
вой, для которой 0/ 22 >∂∂ xF при всех х, и касающейся осей коор-
динат. Если на зависимости F(x) имеется область, в которой

,0/ 22 <∂∂ xF то в некотором интервале составов в равновесии бу-
дет находиться двухфазная смесь. В этом случае на кривой F(x) име-
ется два минимума, общая касательная к которым дает составы рас-
творов хα и хβ на основе компонентов А и В соответственно, нахо-
дящихся в равновесии. Все другие сплавы, для которых хα < x < xβ,
также существуют в равновесии как смесь двух фаз составов хα и хβ,
представляющих твердые растворы на основе компонентов А и В
соответственно, причем относительное содержание фаз определя-
ется общей концентрацией.

Пределы растворимости, или линии растворимости хα, хβ, опре-
деляются условием

β
α












∂

∂
=







∂
∂ βα

xx x
F

x
F

. (5.1)

На основании изложенного выполнено построение фазовой диа-
граммы для случая простой эвтектики (рис. 5.13а) и диаграммы эв-
тектического типа с ограниченной растворимостью в твердом со-
стоянии, уменьшающейся с понижением температуры (рис. 5.13б).  

При переходе к образцам малых размеров необходимо, как
уже отмечалось, учитывать поверхностное слагаемое свободной
энергии, которое можно рассматривать как дополнительный
вклад в свободную энергию. Это приведет к смещению кривых
свободной энергии, например, для частицы радиуса r в положение

Fr r
x

xTFxT
)(3

),(),(
σ

+= (пунктирные линии на рис. 5.13). Поскольку

поверхностная энергия жидкой фазы меньше, чем для кристалличе-
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ской, то с учетом этого в результате построений, изображенных
пунктиром на рис. 5.13, при фиксированном размере частиц или
толщине пленки, получается фазовая диаграмма, смещенная в об-
ласть более низких температур по сравнению с диаграммой для
массивных образцов [32]. При этом чем меньше характерный раз-
мер, тем больше будет смещение фазовой диаграммы.

Рис. 5.13. Построение фазовых диаграмм для простой эвтектики
(а) и эвтектической системы с ограниченной растворимостью
в твердом состоянии (б). Сплошные линии – массивные образцы,

штриховые – малые частицы [32] 

Пределы растворимости в двойных системах, определенные из
условия (5.1), строго применимы только для плоских поверхностей
массивных образцов. В работе [41] показано, что поскольку поверх-
ностная энергия положительна, то переход к малым частицам все-
гда сопровождается увеличением растворимости, и это согласуется
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с имеющимися экспериментальными данными. Естественно, что
в случае малых частиц равновесные составы растворов определяют-
ся точками контакта общей касательной и кривых свободной энер-
гии Fαr(x) Fβr(x) (рис. 5.13 б).

С использованием метода геометрической термодинамики ана-
логичным образом может быть проанализирована эволюция фазо-
вых диаграмм других типов с уменьшением размера частиц или
толщины пленки.

Так, например, если оба компонента имеют одинаковую кри-
сталлическую структуру, то при очень малых характерных размерах
диаграмма эвтектического типа с ограниченной растворимостью
в твердом состоянии может трансформироваться в диаграмму типа
«сигара» с минимумом и с наличием двухфазной области в твердом
состоянии при низких температурах. При помощи аналогичных по-
строений показано также [32, 33], что диаграмма перитектического
типа при малых характерных размерах (и соответствующих величи-
нах поверхностных энергий фаз) может трансформироваться в диа-
грамму типа «сигара» также с двухфазной областью в твердом со-
стоянии при низких температурах. Указанные выводы согласуются
с результатами работы [40] по трансформации фазовых диаграмм
при переходе к тонким пленкам.

Необходимо отметить, что значительно позже в работе [43] для
размерной зависимости температуры фазового превращения микро-
частиц также было получено выражение, совпадающее с (1.9). В каче-
стве примера было вычислено, что температуры плавления в системе
Cd – Te с нанометровыми размерами частиц составляют Ts(Cd) = 435 K, 
Ts(Te) = 423 K и Ts(CdTe) = 682 K, в то время как для массивных об-
разцов они равны 594,1 К, 722,7 К и 1365 К соответственно.

В работе [68] в приближении регулярных растворов с учетом
вклада поверхностной энергии рассмотрена термодинамическая
оценка эволюции бинарных фазовых диаграмм простейшего типа
(сигара, эвтектика и система с практически полной нерастворимо-
стью в твердом состоянии и с областью расслоения в жидком со-
стоянии) при переходе от массивных образцов к наночастицам (чис-
ленные оценки выполнены для частиц сплавов размером 5 нм). По-
казано, что с уменьшением размера частиц область существования
жидкой фазы расширяется, т. е. фазовая диаграмма смещается в об-
ласть более низких температур, с одновременным увеличением рас-
творимости в твердом состоянии. Эти оценки повторяют результа-
ты работ [32, 34, 39, 40] (рис. 5.13).  

Когда конденсированные пленки или малые частицы (высоко-
дисперсные системы) содержат более двух компонентов, то для опи-
сания их фазового состояния и фазовых превращений также пред-
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ставляется целесообразным использование термодинамического
подхода, разработанного для многокомпонентных систем, с учетом
вклада поверхностной и соответствующих межфазных энергий.

5.2. Переохлаждение при кристаллизации
в двухкомпонентных пленках

Исследования фазовых диаграмм бинарных сплавов в конден-
сированных пленках и данные по кристаллизации в островковых
пленках металлов показывают, что для изучения переохлаждения
при их кристаллизации можно воспользоваться методикой, разрабо-
танной для чистых веществ и основанной на наблюдении механизма
конденсации в вакууме. Суть указанного метода, как уже отмечалось,
заключается в следующем [34].  

При формировании островковых пленок на подложке в силу зави-
симости температуры плавления малых частиц от их размера обра-
зующиеся зародыши конденсированной фазы являются жидкими при
температурах, значительно ниже температуры плавления массивных
образцов. В дальнейшем в процессе конденсации при увеличении
размеров островков при температурах подложки Tg < T < Ts oни на-
ходятся в переохлажденном состоянии. Ниже граничной температуры
Тg первоначально образовавшиеся жидкие частицы при размерах,
определяемых зависимостью их температуры плавления от размера,
кристаллизуются, и последующая конденсация происходит в кристал-
лическую фазу. При этом граничная температура Тg, а следовательно,
и величина переохлаждения ∆Т, определяется материалом подложки.
Если в качестве параметра, характеризующего влияние подложки на
величину переохлаждения, выбрать краевой угол смачивания ее жид-
ким островком (конденсируемым веществом), то при увеличении уг-
ла смачивания переохлаждение растет и при приближении угла к 180° 
относительное переохлаждение стремится к предельному, соответст-
вующему, вероятно, гомогенному зародышеобразованию при кри-
сталлизации свободных капель металла [37, 44].  

5.2.1. Механизм конденсации двухкомпонентных пленок
Для пленок сплавов определение величины переохлаждения по

изучению механизма конденсации усложняется следующими обстоя-
тельствами. При препарировании пленок путем испарения сплава
и конденсации молекулярного пучка на подложке вследствие различия
упругости паров компонентов при температуре испарения происходит
фракционирование сплава, что приводит к зависимости состава кон-
денсата от времени и скорости испарения и в итоге к отличию состава
пленки от состава исходного сплава. Поскольку работа образования
и размер критического зародыша при кристаллизации зависят от сос-
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тава расплава, то величина переохлаждения в островковых пленках
двухкомпонентного расплава также будет зависеть от его состава.

Указанные соображения были учтены при определении пере-
охлаждения сплавов в работе [45]. При этом первоначально из ме-
тодических соображений был выбран двухкомпонентный сплав эв-
тектического состава, характеризующийся вполне определенным
значением температуры плавления, подобно чистым компонентам.
При экспериментах по испарению и конденсации сплавов, как отме-
чалось выше, важно соответствие состава конденсируемого молеку-
лярного пучка составу исходного сплава. Это проще всего достига-
ется при условии, когда упругости паров компонентов сплава при
температуре испарения одинаковы. Обычно такое условие практи-
чески не реализуемо. Однако неизменность состава можно также
обеспечить путем взрывного испарения сплава.

С учетом изложенного эксперименты в работе [45] проводились
следующим образом.

В качестве объекта исследований были выбраны сплавы висмут – 
свинец, которые образуют при содержании 56,5 ат. % Вi эвтектику
с температурой плавления Тe = 398 К [22]. Образцы сплавов эвтек-
тического состава были приготовлены путем сплавления Bi и Pb 
чистотой 99,99 % в кварцевых ампулах в вакууме. Выбор этого спла-
ва обусловлен тем, что, хотя давления насыщенных паров висмута
и свинца [49] несколько различаются (например, давление 1⋅10-2 мм.
рт. ст. достигается для висмута при 760 К, а для свинца – при 995 К),
температуры кипения сравнительно невысокие, а именно: 1427 К
для Bi и 1744 для Pb. Поэтому если небольшое количество сплава
мгновенно нагреть, например, до температуры 2200 К, то произой-
дет его испарение без изменения состава.

Испарение и конденсацию сплавов проводили в вакууме 10-7–10-8 мм
рт. ст. Сплав испарялся из вольфрамовой ленты, мгновенно нагре-
ваемой пропусканием электрического тока до температуры ∼ 2200 К,
на которую помещали небольшое количество сплава (от 1⋅10-2 до
5⋅10-2 г). Сплав конденсировался на аморфной пленке углерода тол-
щиной (2–5)⋅10-6 см, предварительно нанесенной путем испарения
без нарушения вакуума на прямоугольную полированную подложку
из нержавеющей стали с установившимся вдоль нее распределением
температуры в интервале 200–600 К. Толщина конденсированных
пленок сплава висмут – свинец изменялась в различных эксперимен-
тах, но не превышала 1⋅10-5 см.

В результате конденсации на подложке образуется пленка спла-
вов, на которой при температуре 268 К визуально отчетливо наблю-
дается граница, ниже и выше которой пленки резко различаются по
рассеянию света.
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Выполненные электронно-микроскопические исследования по-
казали, что ниже этой границы пленки сплава являются сплошными
мелкодисперсными, а выше состоят из отдельных изолированных
частиц, форма которых близка к сферической. Подобную структуру,
как было установлено ранее [34, 44], имеют вакуумные конденсаты
чистых висмута и свинца, осажденные на углеродные подложки с гра-
диентом температур.

Все это указывает на то, что четкая граница на пленках сплавов
висмут – свинец при 268 К соответствует граничной температуре e

gT ,
до которой переохлаждается в островковых конденсатах сплав эвтекти-
ческого состава. Поскольку, согласно электронно-микроскопическим
исследованиям, угол смачивания жидкой эвтектикой висмут – свинец
углеродных подложек составляет 135±5°, а при дальнейшем увеличении
угла, как было ранее показано для чистых металлов [34], переохлажде-
ние изменяется незначительно, то, вероятно, наблюдаемое значение
граничной температуры e

gT = 268 K близко к предельному. Соответст-
венно, полученное относительное переохлаждение эвтектики висмут – 
свинец ∆Т/Те = (Те – e

gT )/Те = 0,33, совпадающее со значением для чис-
тых свинца и висмута [34], приближается к максимальному переохлаж-
дению при гомогенном зародышеобразовании при кристаллизации эв-
тектики. Отметим, что на массивных образцах для эвтектического
сплава висмут – свинец было достигнуто лишь переохлаждение на 30 К,
т. е. до температуры 368 К.

Необходимо отметить, что полученное значение граничной
температуры e

gT = 268 К хорошо воспроизводится при мгновенном
испарении небольшого количества сплава. Если испарение вести
достаточно медленно, например при температурах, когда упругость
паров составляет 10-3–10-2 мм рт. ст., то граничная температура по-
вышается и при очень медленном испарении приближается к 363 К,
т. е. к значению для чистого висмута [34]. Это обусловлено тем, что
висмут имеет несколько большую упругость паров и в начальный
момент молекулярный пучок состоит преимущественно из атомов
висмута. Аналогичные результаты получаются, если увеличивать
исходное количество испаряемого сплава при резком включении ис-
парителя. Вследствие тепловой инерции граничная температура так-
же смещается в сторону более высоких температур из-за обогащения
в начальный момент молекулярного пучка висмутом. Эти результаты
свидетельствуют о том, насколько важно при определении переохла-
ждения в вакуумных конденсатах сплавов соответствие состава кон-
денсируемого сплава составу исходного, испаряемого.

В [45] также были проведены эксперименты, фактически обес-
печивающие взрывное испарение сплава, при котором состав не из-
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меняется. Для этого на центральную часть вольфрамового испари-
теля в виде ленты конденсировалась пленка эвтектического сплава
путем полного испарения соответствующих количеств висмута и свин-
ца из двух расположенных рядом источников. После гомогенизи-
рующего отжига полученной пленки, которая имеет хороший тепло-
вой контакт с вольфрамовым испарителем, она мгновенно испаря-
лась при пропускании тока через испаритель, обеспечивающий на-
грев до ∼ 2800 К. При конденсации такого молекулярного пучка так-
же получено значение граничной температуры e

gT = 268 К.
Таким образом, применение островковых вакуумных конденса-

тов, препарированных в условиях, когда сведено к минимуму влия-
ние нерастворимых и растворимых примесей, позволило в работе
[45] получить переохлаждение при кристаллизации эвтектического
сплава висмут – свинец на аморфной углеродной подложке значи-
тельно большее, чем наблюдаемое на массивных образцах, и отно-
сительная величина его примерно такая же, как и при кристаллиза-
ции чистых металлов в этих же условиях.

В дальнейшем детальные исследования переохлаждения при
кристаллизации бинарных сплавов в конденсированных пленках бы-
ли выполнены в работах [45–48]. При этом пленки бинарных сплавов
для исследования их механизма конденсации получали как методом
образцов постоянного состава – испарения и конденсации на под-
ложку с градиентом температур заранее приготовленных сплавов
фиксированного состава [45], так и методом образцов переменного
состава – испарение компонентов сплава из пространственно разде-
ленных независимых источников [46].  

Для исследований были выбраны системы Bi – Sb и Bi – Pb. Для
системы Bi – Pb использовались сплавы через 10 мас. % во всем ин-
тервале составов, а для Bi – Sb – через 5 мас. % до 40 мас. % Sb. Фа-
зовый состав приготовленных образцов контролировался рентгено-
графически.

Схема экспериментов по препарированию пленок переменного
состава сплавов для изучения их механизма конденсации была по-
добна описанной [20] для случая пленок переменного состава и со-
стояния с тем отличием, что конденсация осуществлялась на под-
ложку с заранее установленным вдоль нее распределением темпе-
ратур в необходимом интервале. В методе препарирования пленок
постоянного состава испарялись образцы сплавов заданной концен-
трации из танталового испарителя со скоростями, близкими к взрыв-
ному испарению [45], а в методе образцов переменного состава кон-
денсация компонентов осуществлялась из раздельных источников,
что позволяло получать пленки переменной концентрации по шири-
не подложки [46].  
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Подобно пленкам чистых металлов, на пленках бинарных спла-
вов как фиксированного, так и переменного состава в направлении
возрастания температуры отчетливо наблюдается граница, разде-
ляющая пленку на области, отличающиеся по рассеянию света. При
температурах подложки ниже указанной границы (обозначена как

l
gT ) пленки сплавов независимо от метода препарирования имеют

мелкодисперсную кристаллическую структуру, а при Т > l
gT состоят

из частиц сферической формы (рис. 5.14).  

Рис. 5.14. Фотография (×1) пленки Bi – Pb переменного состава на
подложке с градиентом температур (А) и электронно-микроско-

пические снимки различных участков ее (Б) [48] 

Сравнение микроструктуры пленок сплавов Bi – Sb и Bi – Pb в за-
висимости от температуры подложки с результатами для чистых Pb 
и Bi [34] однозначно указывает на то, что наблюдаемая при темпе-
ратуре l

gT соответствует переходу от механизма конденсации пар →
кристалл (ПК) к механизму пар → переохлажденная жидкость
(ППЖ). Поэтому граничная температура l

gT представляет темпера-
туру, до которой переохлаждается сплав на подложке, а величина пе-
реохлаждения равна разности температур ликвидуса Тl и граничной

l
gT , т. е. ∆Τ = Тl – l

gT . Это позволяет, исследуя механизм конденсации
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пленок сплавов различных концентраций, установить зависимость l
gT

и ∆Τ от состава. В методе пленок переменного состава такая зависи-
мость может быть получена практически в одном эксперименте. Ри-
сунок 5.14А иллюстрирует зависимость граничной температуры l

gT от
состава сплава (линия kf) в пленках переменного состава системы Bi – 
Pb при изменении состава по ширине подложки от практически чис-
того Вi (Тg ≈ 360 К) до эвтектики ( l

gT = 268 К) [45].  
При исследовании механизма конденсации пленок сплавов метод

фиксированных составов имеет ограничения, обусловленные трудно-
стями обеспечения соответствия составов получаемых пленок исход-
ному сплаву, если его компоненты отличаются по упругости паров.
Это накладывает ограничения на выбор систем для исследований
и усложняет методику экспериментов, требуя независимого контро-
ля состава пленок. Следует учитывать также, что даже незначитель-
ное фракционирование сплава в процессе конденсации, как было по-
казано в работе [45], будет приводить к размытию границы перехода
ПК – ППЖ и к соответствующим неоднозначностям в определении
величин ∆Т. В методе пленок переменного состава снимаются ука-
занные ограничения, но необходим контроль постоянства скоростей
испарения компонентов в процессе препарирования пленок.

Размытие границы перехода возможно также вследствие про-
цессов диффузионной гомогенизации. Оценки, основанные на дан-
ных [47], показывают, что в случае диффузионного контакта двух
жидкофазных пленок системы Bi – Pb различного состава при 300 К
произойдет гомогенизация в зоне шириной ≈5⋅103 нм за 10 с. Для
островковых пленок на углеродных подложках при тех же условиях
гомогенизация в пределах указанной зоны произойдет за время ≈105 с.
С учетом этого время конденсации пленок фиксированных составов
составляло 1–2 с [45], а в методе образцов переменного состава не
превышало 102 с [46].  

5.2.2. Зависимость переохлаждения двухкомпонентных
пленок от состава и материала подложки
Согласно данным [34], влияние примесей на температуру кристал-

лизации в островковых пленках чистых металлов минимально, если
конденсация осуществляется на аморфные подложки (углеродные или
Al2O3 пленки) в вакууме 10-8 мм рт. ст. и со скоростями более 0,5 нм/с.
В этих условиях при кристаллизации островковых пленок целого ряда
металлов достигается переохлаждение, составляющее ∆Τ ≈ 1/3Тs.

Исходя из этого, эксперименты по кристаллизации пленок спла-
вов [47, 48] выполнялись в вакууме 10-8–10-7 мм рт. ст., а в качестве
подложек использовались нейтральные к данным сплавам пленки
углерода и Аl2О3.
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Установлено, что для пленок Bi – Sb и Bi – Pb температура l
gT

не зависит от их толщины в пределах 102 – 104 нм, а определяется
концентрацией компонентов и материалом подложки. Так, для пле-
нок Bi – Sb на углеродных подложках температура l

gT монотонно воз-
растает с увеличением содержания Sb от 370 К для чистого Bi до 520 К
при 40 мас. % Sb. Для системы Bi – Pb на Аl2O3 подложках величина

l
gT плавно уменьшается от Тg(Bi) = 370 K до l

gT = 270 К для эвтекти-
ческого сплава, а затем возрастает до 410 К, что соответствует Тg для
Pb. На углеродных подложках температуры l

gT сплавов Bi – Pb на ∼ 20 К
выше во всем интервале концентраций. Для обеих систем зависи-
мость l

gT (х) примерно повторяет ход линии ликвидуса Тl(х), но сме-
щена относительно нее на величину переохлаждения ∆Т, определяе-
мого составом сплава (рис. 5.15). Для пленок Bi – Pb наблюдается хо-
рошее согласие результатов, полученных методами образцов посто-
янного и переменного составов. Несколько больший разброс значе-
ний l

gT для системы Bi – Sb, вероятно, связан с тем, что у Bi и Sb раз-
личие давлений паров больше [49] и возможно частичное фракциони-
рование сплава в процессе конденсации.

Рис. 5.15. Зависимость граничной температуры l
gT от состава

пленок Bi – Pb (a) и Bi – Sb (б) на углеродной (!) и Al2O3 (") под-
ложках [48] (× – данные [50]; пунктир – «Т–С» диаграммы для

массивных образцов [22]) 

На рис. 5.16а приведены зависимости величин переохлаждений
от состава в пленках Bi – Pb и Bi – Sb, из которых следует, что абсо-
лютные величины ∆Т по-разному изменяются с концентрацией для
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систем с различным типом диаграмм состояния. Так, для системы
Bi – Sb (диаграмма типа «сигара») величина ∆Т монотонно возрас-
тает с увеличением содержания Sb, а в случае системы Bi – Pb (эв-
тектическая диаграмма) значения ∆Т максимальны для чистых ком-
понентов и минимальны при эвтектическом составе пленок. Однако
общим является то, что относительные величины переохлаждений
∆Т/Тl постоянны во всем интервале концентраций и равны 0,33 для
Bi – Sb на углероде и Bi – Pb на Al2O3 (рис. 5.16б), а для пленок Bi – 
Pb на углеродной подложке – 0,29. Эти значения относительных пе-
реохлаждений хорошо согласуются с данными для островковых пле-
нок чистых Bi и Pb.  

Рис. 5.16. Зависимости абсолютной (а) и относительной (б) величины
переохлаждения при кристаллизации от состава пленок Bi – Pb (", !)
и Bi – Sb(#) (" – Al2O3 , ! и# – аморфный углерод), $ – данные [50] 

Здесь уместно отметить, что в работе [52] с помощью высоко-
температурной микроскопии изучалось затвердевание капелек
(диаметром ∼0,05 мм) переохлажденного сплава Ag – Au (концен-
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трация Au изменялась от 0 до 100 %). Показано, что отношение
183,0170,0 −=∆

lT
T и слабо зависит от состава.

На рис. 5.16 для сравнения приведены данные работ [50, 51] по
электронографическому исследованию in situ кристаллизации микрока-
пель сплавов Bi – Pb размером 40–60 нм. Микрокапли получали кон-
денсацией в жидкую фазу на углеродные пленки – подложки непосред-
ственно в колонне электронографа в вакууме 10-5 мм рт. ст., а кристал-
лизация их регистрировалась в процессе охлаждения по появлению ди-
фракционных отражений от кристаллической фазы. Для капель спла-
вов, богатых висмутом, наблюдается согласие с результатами работы
[50], которое нарушается при увеличении содержания свинца: ∆Т/Тl по
данным [50] достигает значений 0,22. Это объясняется тем, что, в соот-
ветствии с данными [34], при конденсации пленок Pb при давлениях
Р ≥ 10-6 мм рт. ст. со скоростями 0,5–1 нм/с возможно образование ок-
сидов, которые уменьшают переохлаждение.

Для определения максимальных переохлаждений, соответст-
вующих гомогенной кристаллизации в пленках двойных сплавов,
были выполнены исследования механизма конденсации пленок
сплавов Bi – 10 мас. % Pb и эвтектического состава на различных
подложках. В качестве подложек использовались пленки С, Al2O3,
MgO, SiO, Ni, Cu и сколы монокристаллов KCl (001). Для пленок
сплавов фиксированных составов, как и в случае островковых пленок
чистых металлов [34], определялись температуры смены механизма
конденсации l

gT на различных подложках и одновременно проводи-
лись измерения краевых углов смачивания θ жидкими островками
материала подложки [47, 48].  

Результаты как по переохлаждению пленок сплавов и их чистых
компонентов, так и по смачиванию согласуются между собой. Значения
∆Т для пленок сплавов обоих составов увеличиваются при возрастании
углов смачивания и при θ ≈ 140° достигают значений, равных ∆Т/Тl ≈ 1/3 
(рис. 5.17). Если принять линейную экстраполяцию, то при θ→ 180° пе-
реохлаждение стремится к 0,4, что согласуется со значениями предель-
ных переохлаждений для чистых металлов [44].  

Таким образом, при кристаллизации пленок сплавов в условиях,
когда сведено к минимуму влияние подложки (θ≈140°) и примесей из
остаточных газов (давление 10-8–10-7 мм рт. ст.), величины переох-
лаждений близки к предельным и не зависят от состава сплава. Эти
результаты согласуются с критериями, характеризующими кристал-
лизацию островковых пленок чистых металлов, и показывают, что
чистые металлы и их сплавы при кристаллизации из переохлажден-
ного состояния ведут себя подобным образом. Это дает основание
предположить, что реализуемые в экспериментах для пленок спла-
вов на нейтральных аморфных подложках величины переохлажде-
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ний близки к максимальному переохлаждению при гомогенном за-
родышеобразовании при кристаллизации сплава.

Рис. 5.17. Зависимость величины относительного переохлаждения
при кристаллизации пленок Bi – Pb эвтектического состава (%)
и с 10 % масс. Рb (&) от краевого угла смачивания (материал

подложек указан на графике) [48] 

5.2.3. Диаграмма фазовых переходов жидкость – кристалл
для пленок двухкомпонентных систем
Как и в случае островковых пленок чистых металлов [34], для

пленок двойных сплавов можно построить диаграмму температу-
ра – размер, позволяющую описать процессы конденсации и фазо-
вые переходы жидкость – кристалл при изменении дисперсности
пленок, их состава и температуры [47, 48]. Для этого следует вос-
пользоваться результатами по механизму конденсации, плавлению
и кристаллизации пленок и малых частиц чистых металлов [34] и спла-
вов на их основе [21].  

Полученная на основании анализа указанных данных T – r – диа-
грамма [48] приведена на рис. 5.18, где кривые 1, 2, 3 представляют
зависимости от размера частиц температуры плавления чистого
компонента (Тs), температуры ликвидуса сплава доэвтектического
состава (Тl), температуры плавления эвтектики (Те), а линии Тg, l

gT
и e

gT – граничные температуры смены механизмов конденсации
ПК – ППЖ (или температуры кристаллизации) для чистого компо-
нента, доэвтектического сплава и эвтектики соответственно.

Рассмотрим процесс конденсации двойного сплава Bi – Pb пере-
менного состава в интервале изменения его концентраций Bi – (Bi – 
Pb)эвт. [48]. При конденсации чистого висмута при температурах под-
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ложки Т < Тg на начальных стадиях зарождения и роста пленки обра-
зуются жидкие частицы, которые кристаллизуются по достижении
размеров в соответствии с зависимостью Тs(r), и в дальнейшем кон-
денсация происходит по механизму ПК. Аналогично осуществляется
конденсация пленок эвтектического сплава, который ведет себя по-
добно чистому компоненту: при e

gTT < частицы сплава являются
жидкими при размерах левее зависимости Тe(r), а при дальнейшем
росте кристаллизуются и реализуется механизм ПК. При температу-
рах подложки Tg < T < Ts и e

e
g TTT << для пленок чистого компонен-

та и эвтектического сплава соответственно жидкая фаза сохраняется
и при больших размерах частиц, являясь переохлажденной, при этом
реализуется механизм конденсации ППЖ.

Рис. 5.18. Фазовая «Т-С» диаграмма для конденсированных пленок
бинарных сплавов эвтектического типа [48] 

Для пленок сплавов промежуточных составов, концентрация ко-
торых изменяется между твердым раствором на основе висмута и
эвтектическим составом, плавление начинается при эвтектической
температуре Те (солидус) и заканчивается при температуре Тl (лик-
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видус). При этом необходимо учесть, что для малых частиц темпе-
ратура Тl будет понижаться в соответствии с зависимостью Тl(r), по-
ложение которой зависит от состава сплава: для сплавов с малым
содержанием висмута она располагается ближе к кривой 1, а при
увеличении его содержания смещается к кривой 3 и при эвтектиче-
ском составе совпадает с последней. Это приводит к тому, что для
пленок сплавов, в отличие от чистых компонентов и эвтектики, су-
ществует область размеров и температур, ограниченных зависимо-
стями Тl(r), Те(r) и температурой l

gT , в которой сосуществуют кри-
сталлы твердого раствора и расплава. Это определяет кинетику об-
разования и температурную устойчивость жидкой и кристалличе-
ской фаз в пленках сплавов.

Например, при температурах подложки l
g

e
g TTT << 1 частицы яв-

ляются жидкими до размера r1, затем начинают кристаллизоваться
с выделением кристаллов на основе висмута, и их кристаллизация за-
канчивается при размерах r2, соответствующих кривой Тe(r). Следо-
вательно, при этих температурах и в интервале размеров r1 < r < r2
конденсация сплава осуществляется по смешанному механизму
(ПЖ + ПК), а при r > r2 – по механизму ПК.

При температурах подложки l
l

g TTT << , например Т2 или Т3,
первоначально образовавшиеся частицы жидкой фазы равновесны до
размеров r2 и r4 соответственно, а при дальнейшем росте также могут
оставаться жидкими, но в переохлажденном состоянии (механизм
ППЖ), что и наблюдается экспериментально. В зависимости от со-
става сплава граничная температура l

gT , до которой расплав может
сохраняться в переохлажденном состоянии, изменяется от значения
для чистого компонента Тg до значения для эвтектического сплава

e
gT . Пределы изменения температуры l

gT наглядно иллюстрируются
на пленках Bi – Pb переменного состава (кривая kf на рис. 5.14A).  

Аналогично с помощью Т – r-диаграммы можно описать фазовые
переходы жидкость – кристалл в уже сформировавшихся островковых
пленках сплавов или отдельных частицах при изменении их размера
или температуры.

5.2.4. Постоянство предельных переохлаждений при
кристаллизации двухкомпонентных пленок
Постоянство предельных наблюдаемых величин переохлажде-

ний для двойных систем во всем интервале составов можно объяс-
нить, используя теорию зарождения для двухкомпонентных распла-
вов [53, 54]. По аналогии с теорией зарождения однокомпонентных
систем при изучении процесса кристаллизации в двухкомпонентных
расплавах необходимо установить концентрацию, критический раз-
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мер и работу образования кристаллических зародышей, возникаю-
щих в расплаве заданного состава. Эти параметры определяются из
условий экстремума изменения свободной энергии системы при
возникновении зародыша ∆F(x, T) так, что критический радиус соот-
ветствует максимуму ∆F при постоянной концентрации, а состав
критического зародыша xs* соответствует минимуму ∆F при посто-
янном размере зародыша, т. е.

0/,0/ =∂∆∂=∂∆∂ rSx xFrF
S

. (5.2) 

Работа образования А* и размер критического зародыша r* со-
става хS, возникающего в расплаве состава хl, описываются выраже-
нием [53]: 
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где f(x) – свободная энергия соответствующей фазы на атом; Vk и Sk –
объем и поверхность критического зародыша; v – объем, приходя-
щийся на атом; σsl – межфазная энергия границы кристалл – расплав.
Из (5.3) следует, что величина А* зависит от переохлаждения ∆Т та-
ким образом, что при малых ∆Т определяющим будет второе сла-
гаемое, связанное с изменением концентрации при зарождении, а при
больших ∆Т доминирует первое слагаемое, обусловленное возник-
новением поверхности раздела кристалл – расплав. То есть степень
отклонения состава зародыша от состава расплава зависит от вели-
чины переохлаждения, так что при увеличении ∆Т разность (хl – хS)
уменьшается.

Согласно приведенным данным, величины относительных
предельных переохлаждений для сплавов не зависят от их состава
и близки к соответствующим величинам для чистых компонентов.
Это указывает на то, что при предельных наблюдаемых переохлаж-
дениях для бинарных сплавов вклад второго слагаемого в работу А*
минимален, а, следовательно, концентрация зародыша хS близка
к составу расплава хl, т. е. хS ≈ хl. Это дает основание предполагать,
что в этом случае для пленок сплавов реализуется механизм кри-
сталлизации без изменения состава. Тогда выражения для величин
А* и r* могут быть существенно упрощены и формально становятся
подобными соответствующим выражениям в случае кристаллизации
чистых компонентов.

При гомогенной кристаллизации центром зарождения может
служить любой из атомов системы и число таких центров определяется
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формулой Больцмана. Для начала кристаллизации необходимо образо-
вание хотя бы одного зародыша. Сочетание этого условия с выражени-
ем для работы образования критического зародыша дает соотношение
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Это соотношение совпадает по форме с аналогичным выраже-
нием для чистых металлов [34, 44] с тем отличием, что для сплавов
величины l

gT , Тl, σsl и λ зависят от концентрации. Для некоторых ме-
таллов σsl известны из независимых экспериментов (например, по
измерению двугранных углов разориентировки зерен), и поэтому
соотношение (5.4) можно использовать для сравнения эксперимен-
тальных и теоретических значений предельных переохлаждений при
гомогенной кристаллизации. Анализ, приведенный в [34, 44], дает
вполне удовлетворительное согласие теории и эксперимента для
ряда металлов (например, Sn, Bi, Pb и Au).  

Для сплавов подобный анализ выполнить не представляется
возможным, так как неизвестна величина σsl(х). Однако для сплавов
системы Bi – Pb известна зависимость λ(х) [56], а следовательно, и
отношение λ/Тl, которое монотонно изменяется с концентрацией,
имея минимум при составе 30 ат. % Bi. Поэтому для объяснения на-
блюдаемого экспериментального постоянства предельных относи-
тельных переохлаждений при кристаллизации сплавов в соответст-
вии с (5.9) необходимо принять, что отношение σsl/ λ также моно-
тонно изменяется с концентрацией, но с максимумом при соответ-
ствующем составе, т. е. так, чтобы произведение ( ) lsl T// 3 λ⋅λσ оста-
валось постоянным во всем интервале составов.

Изложенное рассмотрение исследований двухкомпонентных фа-
зовых диаграмм в конденсированных пленках с учетом представлений
о фазовом размерном эффекте показывает, что использование пленок
переменного состава и переменного состояния позволяет визуализо-
вать на одном образце практически всю или заданную часть диа-
граммы и проследить за ее эволюцией с уменьшением характерного
размера. Убедительной иллюстрацией возможностей метода для на-
блюдения фазового размерного эффекта в двухкомпонентных диа-
граммах является обнаружение смещения эвтектической и перитек-
тической температур для исследованных систем. Указанный метод
является особенно эффективным для выяснения общих контуров фа-
зовых диаграмм и дает возможность выявлять такие тонкие эффекты
на диаграммах плавления, которые обычными методами на образцах
постоянного состава практически невозможно обнаружить.
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Одновременно метод образцов переменного состава и пере-
менного состояния позволяет определить переохлаждение при кри-
сталлизации двухкомпонентных пленок и его концентрационную за-
висимость. При этом обнаружено, что предельное относительное
переохлаждение не зависит от их состава и, как и в случае чистых
металлов, составляет примерно 0,4. Подобного рода исследования
ограничены лишь несколькими бинарными сплавами с простейши-
ми фазовыми диаграммами. Для установлении общих закономерно-
стей представляется целесообразным проведение дальнейших ис-
следований пленок сплавов с более сложными фазовыми диаграм-
мами с определением не только абсолютных величин переохлажде-
ний, но и кинетических характеристик процесса кристаллизации.

5.3. Понижение температуры плавления и переохлаждения при
кристаллизации в слоистых пленочных системах

В главе 1 отмечалось, что в связи с проблемами нанофизики
и нанотехнологии в последние годы значительно возрос интерес
к изучению температуры плавления и переохлаждения при кристал-
лизации наночастиц в твердой матрице, получаемых различными
методами (имплантация, вакуумная конденсация и др.). При этом
наибольший интерес исследователи проявляют к системам, в кото-
рых компоненты, находящиеся в виде частиц и составляющие мат-
рицу, образуют диаграмму с практически полным отсутствием рас-
творимости в твердом состоянии при наличии значительной облас-
ти расслоения в жидком состоянии. Это обусловлено тем, что сис-
темы с жидкофазной областью несмешиваемости представляют ин-
терес как для фундаментальных исследований, так и для производ-
ства дисперсий на их основе в земных условиях для различных прак-
тических применений (упрочнение металлов путем диспергирова-
ния мелких частиц в матрице, материалы для самосмазывающихся
подшипников, материалы для электрических контактов с высокой
износостойкостью, дисперсии со сверхпроводящими свойствами), 
а в последнее время, в том числе, и для целей нанотехнологии.

При объяснении накопленных данных для таких систем с учетом
в основном характера смачивания в них возникают противоречия.
Так, например, для частиц индия, внедренных в Аl матрицу, в работе
[58] наблюдается повышение их температуры плавления. А по дан-
ным работы [59], в которой исследовалось смачивание индием алю-
миния, смачивание в этой системе практически отсутствует (угол
смачивания более 150°). Следовательно, для таких частиц, как и для
свободных частиц индия, температура плавления должна понижаться.
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С другой стороны, в работах [60, 61] при исследовании ультра-
дисперсных частиц ряда металлов (In, Sn, Bi, Pb, Cd) в Al матрице,
получаемых путем механического изменения и перемешивания би-
нарных смесей соответствующих порошков с последующим прессо-
ванием и спеканием, наблюдалось понижение температуры плавле-
ния для малых частиц этих металлов. При этом на основании этих
результатов приводятся вычисленные значения углов смачивания
указанными металлами Аl матрицы, которые оказываются значи-
тельно меньше π/2 (так, например, для систем Al – In и Al – Bi угол
смачивания алюминия индием и висмутом составляет 49° и 40° со-
ответственно). Следует также обратить внимание, что для этих сис-
тем фазовые диаграммы в ряде случаев имеют принципиальные
различия [27]. Так, если для Bi, In, Pb и Cd на фазовых диаграммах
с Al имеется значительная область разделения в жидком состоянии,
то олово образует с Al простую эвтектику при неограниченной рас-
творимости в жидком состоянии и практически полной нераствори-
мости в твердом состоянии. В то же время, как было рассмотрено
выше, исследованиями конденсированных пленок переменного со-
става систем Al – Cu, Sn – Bi, Pb – Bi и In – Bi [13, 33], получаемых
различными методами, показано, что эвтектическая температура
понижается с уменьшением толщины [13, 32].  

Все это указывает на то, что при объяснении изменения темпе-
ратуры плавления нанообъектов в твердой матрице наряду со сма-
чиванием следует, как уже отмечалось, рассматривать более полно
взаимодействие компонентов нанообъектов и матрицы, обобщен-
ной мерой которого является фазовая диаграмма. С учетом этих
соображений и были проведены исследования понижения темпе-
ратуры плавления и величины переохлаждения при кристаллизации
в слоистых пленочных системах [62–64].  

5.3.1. Понижение температуры плавления
В работах [62–64] в качестве объектов исследований были вы-

браны тонкие пленки металлов In, Sn, Bi и Pb, находящиеся между
двумя толстыми пленками Al, которые играют роль матрицы. Об-
щим для бинарных фазовых диаграмм In, Sn, Bi и Pb с Al является
практически полное отсутствие растворимости в твердом состоянии
и образование эвтектик, близких по составу и температуре плавле-
ния к соответствующему легкоплавному компоненту. Однако, по-
скольку температура плавления эвтектики лишь незначительно от-
личается от температуры плавления легкоплавкого компонента,
в литературе нет единого мнения относительно их абсолютных зна-
чений. В то же время на основании данных о размерном понижении
эвтектической температуры [13, 32] можно ожидать, как отмечается
в [64], что именно образование эвтектики в системе вещество плен-
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ки – матрица может оказаться определяющим во влиянии на знак
изменения температуры плавления пленок более легкоплавкого
компонента в матрице из Al. Для исследований в [62–64] использо-
вались слоистые пленки, получаемые в вакууме путем последова-
тельной конденсации необходимых компонент на протяженной под-
ложке при испарении их из независимых источников, т. е. геометрия
экспериментов была подобна той, которая применялась при изуче-
нии диаграмм плавкости ряда бинарных систем [25, 28]. В работе
[63] эта методика была модифицирована в дифференциальную, по-
зволяющую надежно наблюдать незначительные (< 0,1 K) измене-
ния температуры плавления пленок легкоплавкого компонента за
счет изменения их толщины и влияния алюминия по отношению
к температуре плавления чистого легкоплавкого компонента.

Использование специальной системы подвижных экранов по-
зволяло получать на одной подложке, по ее ширине, в одном экспе-
рименте несколько пленочных систем с различным чередованием
слоев и их толщины. Для обеспечения дифференциальности метода
всегда одна из пленочных систем на подложке представляла либо
толстую пленку чистого легкоплавкого компонента, либо толстую
слоистую систему алюминий – легкоплавкий компонент.

Эти эксперименты позволили определить с точностью не ниже
0,2 К отличие значения эвтектических температур от температур
плавления легкоплавких компонентов. Усредненные по 5–6 экспе-
риментам соответствующие значения эвтектических температур для
исследованных систем представлены в таблице 5.1, где приведены
также имеющиеся литературные данные.

Таблица 5.1 
Температура плавления в слоистых пленочных системах [64] 

Эвтектическая
температура,

Те, °С
Экспе-
римент

Для частиц
в Al мат-
рице [60] Сис-

тема
Тип фазовой
диаграммы

Экспе-
римент

Лите-
рат. [22]

Металл
в систе-
ме
Al/Me/Al h,

nm
∆Tе,
К

d,
nm 

∆Td,
К

∆Тh⋅3h/d, 
К

Al–In Эвтектическая,
с областью

несмешиваемо-
сти в жидком
состоянии

155,6 156,4 In 25 3,5 15 16,9 17,5 

Al–Bi -"- 269,1 270 Bi 20 
25 

5,0 
3,8

22 14,6 13,6 

Al–Pb -"- 325,1 327 Pb 30 3,0 13 20,5 20,7 
Al–Sn Простая

эвтектика
229,8 228,3 Sn 20 3,0 17 12,1 10,6 
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Серия экспериментов, в которой препарировались слоистые пле-
ночные системы из толстых пленок Al и легкоплавкого металла
(Me/Al) и тонкие металлические пленки различной толщины между
толстыми пленками Al (Al/Me/Al), однозначно показала, что темпера-
тура плавления тонких пленок In, Sn, Bi и Pb в таких слоистых системах
понижается с уменьшением их толщины (рис. 5.19, 5.20). Для фиксиро-
ванных значений толщины пленок In, Sn, Bi и Pb полученные значения
понижения температуры плавления приведены в таблице 5.1.  

Рис. 5.19. Фотография (×1) слоистой системы Al/In из толстых
пленок (а) и системы из пленки индия толщиной 250 Å между
толстыми пленками алюминия (Al/In/Al – б)) на подложке с

градиентом температур

Рис. 5.20. Зависимость температуры плавления в слоистой
системе Al/Sn/Al от толщины пленки олова

Для сопоставления результатов работ по понижению температу-
ры плавления наночастиц In, Sn, Bi и Pb в алюминиевой матрице [60, 
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61] с результатами для тонких пленок этих же металлов между двумя
толстыми пленками Al, т. е. в слоистой пленочной системе Al/Me/Al, 
в работе [65] использованы следующие соображения.

Таблица 5.2 
Результаты анализа для слоистых пленочных систем [63] 

Данные для пленочных
систем

Литературные данные для металличе-
ских частиц в Al матрице [60] 

Металл
в систе-
ме

Al/Me/Al ∆Ω,
эрг/см2

(σs – σ1)
[65], эрг/см2

θ,
град.

∆Ω,
эрг/см2

(σs – σ1)
[60], эрг/см2

θ [63],
град.

θвыч.,
град.

In 21,2 40 122 20,4 50 49 114 
Bi 47,1 

45,0 
70 132 

130 
50,4 100 40 120 

Pb 19,5 25 141 19,4 34 35 125 
Sn 26,6 30 151 30 50 58 127 

В соответствии с выражением (1.9) для отношения понижения
температуры плавления частицы диаметром d, находящейся в твер-
дой матрице, ∆Тd к понижению температуры плавления пленки того
же вещества толщиной h между двумя толстыми пленками из мате-
риала матрицы ∆Тh с учетом того, что коэффициент формы для сфе-
рической частицы и пленки равен, как отмечалось уже, соответст-
венно, 6 и 2, можно записать выражение ∆Тd/∆Тh = 3h/d [57]. Вычис-
ленные при помощи этого выражения по найденным значениям ∆Тh
для тонких пленок Me (In, Sn, Bi, Pb) между толстыми пленками Al 
значения ∆Тd для частиц соответствующих металлов и размеров в Al 
матрице, исследованных в работе [60], указаны в таблице 5.1 (по-
следний столбец). Видно хорошее согласие этих значений с резуль-
татами [60]. Об этом свидетельствуют также вычисленные в [64] при
помощи выражения (1.9) по результатам исследования плавления
частиц в Al значения ∆Ω, приведенные в таблице 5.2, в которой в ко-
лонке рядом указаны значения (σs – σ1) при соответствующих темпе-
ратурах, необходимые для оценки угла смачивания. Найденные та-
ким путем углы смачивания для частиц в Al матрице, как видно из
таблицы 5.2, оказываются больше π/2. Такой же результат получен,
как это следует из таблицы 5.2, и для тонких пленок в пленочных
система Al/Me/Al. Эти данные указывают на то, что угол θ > π/2. 
В то же время в работе [60] приводятся значения углов θ < π/2 (см.
таблицу 5.2). Такие значения получены потому, что в [60] использо-
вана оценка изменения поверхностной энергии границы частица – 
матрица при плавлении частицы в предположении, которое может
реализоваться лишь при условии, что кристалл не смачивается пол-
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ностью собственным расплавом. Для металлов же, как известно [65], 
кристалл полностью смачивается собственным расплавом.

Выполненный в [63, 64] анализ показывает, что для объяснения
наблюдаемых изменений температуры плавления недостаточно
рассмотрения только процессов смачивания веществом нанообразца
матрицы. Вероятно, в общем случае, как отмечалось во введении,
необходимо учитывать тип соответствующей фазовой диаграммы
и ее эволюцию при изменении характерного размера.

Для качественного объяснения зависимости наблюдаемого
уменьшения температуры плавления от толщины тонких пленок ме-
жду двумя толстыми пленками Al в связи с соответствующими фазо-
выми диаграммами в [63] применен метод геометрической термоди-
намики. Используемые в этом методе известные положения теории
фазовых превращений [41] были рассмотрены в разделе 5.1.3. На
рис. 5.21 представлены концентрационные зависимости свободной
энергии для кристаллической и жидкой фаз в бинарной системе с не-
ограниченной растворимостью компонентов в жидком состоянии
и полной нерастворимостью в твердом и показано построение полу-
чающейся при этом фазовой диаграммы типа простой эвтектики. При
помощи построений, указанных на рис. 5.21в, при фиксированном
размере частиц (для частицы радиуса r в расчете на единицу объема
свободная энергия смещается в положение Fc = F + 3σ/r) получается
фазовая диаграмма, смещенная в область более низких температур
по сравнению с диаграммой для массивных образцов.

На рис. 5.21б приведены подобные построения для случая, когда
один компонент находится в массивном состоянии, а второй – в ви-
де пленки фиксированной толщины (для пленки толщиной h сво-
бодная энергия смещается в положение Fh= F + 3σ/h). Видно, что
наблюдается, соответственно, асимметричное смещение фазовой
диаграммы в сторону более низких температур, которое в действи-
тельности для исследованных в [63, 64] систем больше, чем следует
из этого рисунка. Это связано с тем, что в изученных системах эвтек-
тика по составу и температуре плавления почти совпадает с более
легкоплавким чистым компонентом. В силу этого для слоистой пле-
ночной системы, состоящей из тонкой пленки алюминия между двумя
толстыми пленками более легкоплавкого компонента, эвтектическая
температура лишь немногим ниже по сравнению со значением для
слоистой системы из толстых пленок Al и легкоплавкого металла.

При этом очевидно, что в обоих указанных случаях, когда лишь
один из компонентов представляет нанообъект, смещение эвтектиче-
ской температуры меньше, чем если оба компонента находятся в виде
образцов малых размеров. Именно в силу этих соображений для иллю-
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страции наглядности и представлены построения на рис. 5.21а, которые
уже обсуждались в разделе 5.1.3. и изображены на рис. 5.13.  

Рис. 5.21. Построение фазовой диаграммы типа простая эвтекти-
ка при полной нерастворимости компонентов в твердом состоя-
нии для массивных образцов (сплошные линии); для компонентов,
находящихся в виде частиц радиуса r (а – пунктирные линии), и для
случая, когда один из компонентов (В) находится в виде тонкой

пленки толщиной h (б – пунктирные линии)

В реальных системах в твердом состоянии существует, хотя и не-
значительная, растворимость вещества частицы в матрице, увеличи-
вающаяся с уменьшением размера частиц [41]. Известно, что раство-
римость в малых частицах и тонких пленках увеличена по сравнению
с массивными образцами [37]. Поэтому при уменьшении размеров на-
нообъекта, как следует из выполненного с использованием геометри-
ческой термодинамики анализа, матрица обогащается веществом на-
нообъекта, а нанообъект, соответственно, веществом матрицы.
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Естественно, что указанные процессы сказываются на измене-
нии свободной энергии системы (матрица + нанообъект) и, соот-
ветственно, на изменении температуры плавления нанообъектов.

5.3.2. Переохлаждение при кристаллизации в слоистых
пленочных системах
Для определения переохлаждения при кристаллизации, как бы-

ло показано в главе 4 и в разделе 5.2, весьма перспективным являет-
ся использование островковых вакуумных конденсатов на различных
подложках. При этом оказалось, что переохлаждение зависит от
условий конденсации и материала подложки. Были проведены ис-
следования переохлаждения при кристаллизации ряда металлов
[37], как легкоплавких, так и тугоплавких, и отдельных бинарных
систем [48] на различных подложках.

Необходимо отметить, что общим для этих исследований явля-
ется то, что образование и температурная устойчивость жидкой фа-
зы при конденсации, т. е. величина переохлаждения, весьма чувстви-
тельны к условиям препарирования (давление и состав остаточных
газов, скорость конденсации) островковых конденсатов. Поэтому
для получения однозначных результатов такие эксперименты про-
водились в сверхвысоком вакууме, создаваемом безмасляными
средствами откачки, при больших скоростях конденсации. В этих
условиях единственной твердой «примесью», определяющей вели-
чину переохлаждения, является подложка, мерой влияния которой,
как отмечалось выше, служит угол смачивания ее жидкими остров-
ками. Однако представляется, что в качестве более полной обоб-
щенной характеристики, определяющей переохлаждение островко-
вого конденсата на подложке, вероятно, должна рассматриваться
соответствующая фазовая диаграмма «островковый конденсат – 
подложка». Это, по-видимому, оправдано, если учесть, что часто
имеет место взаимодействие конденсируемого материала с под-
ложкой. При таком подходе вакуумные конденсаты могут оказаться
удобными для исследования переохлаждения при кристаллизации
бинарных сплавов, компоненты которых практически нерастворимы
в твердом состоянии и имеют область несмешиваемости в жидком
состоянии. При этом можно отметить, что по исследованию пере-
охлаждений чистых металлов с использованием вакуумных конден-
сатов на различных нейтральных аморфных подложках, а также дру-
гих методов накоплен к настоящему времени значительный матери-
ал. В то же время, несмотря на важность, по изучению переохлажде-
ния при кристаллизации сплавов, например, эвтектики, находящейся
в контакте с одним из твердых компонентов, имеется лишь неболь-
шое количество данных. В последние годы плавление и кристалли-
зация в таких бинарных системах, в которых второй, легкоплавкий,



214

компонент распределен в матрице из более тугоплавкого компо-
нента, как отмечалось выше, активно изучаются с использованием
образцов этих систем, получаемых путем механического измельче-
ния смесей порошков соответствующих компонентов с последую-
щим прессованием или путем закалки из однофазного жидкого со-
стояния от высоких температур [60, 61]. При приготовлении образ-
цов путем механического измельчения возможно попадание нерас-
творимых твердых тугоплавких примесей в смесь высокочистых ис-
ходных порошков компонент [60, 61].  

Очевидно, что при препарировании вакуумных конденсатов
влияние этих факторов минимизируется. Действительно, как указы-
вается в работе [67], в качестве подложки можно использовать более
тугоплавкий компонент и исследовать формирование и устойчи-
вость жидкой фазы при конденсации на такой подложке с градиен-
том температур второго, более легкоплавкого компонента. И таким
путем можно получить информацию о переохлаждении сплава,
богатого легкоплавким компонентом и находящегося в контакте
с твердым, вторым компонентом.

Имеется и другая возможность, а именно представляется целесо-
образным для исследования плавления и кристаллизации в бинарных
системах использовать слоистые пленочные системы, создаваемые пу-
тем последовательной конденсации чистых компонент при испарении
их из независимых источников. В таких системах пленка легкоплавкого
компонента может находиться, например, между пленками более ту-
гоплавкого компонента. Изменяя соотношения толщин пленок, можно
обеспечить необходимый общий состав системы.

Последующие после конденсации нагрев и охлаждение такой
системы позволяют определить температуру плавления эвтектики
на основе более легкоплавкого компонента и величину переохлаж-
дения при ее кристаллизации. При этом практически полностью ис-
ключается влияние посторонних твердых нерастворимых примесей,
а при проведении конденсации в условиях высокого вакуума с боль-
шими скоростями осаждения – влияние газовых растворимых при-
месей. В этом случае единственной твердой примесью, определяю-
щей переохлаждение, является пленка из тугоплавкого компонента,
играющая роль подложки.

Для реализации и проверки изложенных соображений в качестве
объекта исследований в работе [67] была выбрана бинарная система
Al – Bi, в которой эвтектика, формирующаяся на основе висмута, по
составу и температуре плавления близка к чистому висмуту.

В соответствии с поставленной задачей проводились экспери-
менты различных типов. Граничная температура Тg, т. е. переохлаж-
дение при конденсации Bi на Al подложке, определялось следующим
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образом. На полированную пластину из нержавеющей стали, вдоль
которой создавался перепад температур в интервале от комнатной
до ∼ 570 К, наносился в вакууме тонкий слой углерода и затем кон-
денсировалась пленка Al толщиной примерно 1000–2000 Å. Сразу
после прекращения нанесения алюминия конденсировался висмут.
При этом обычно толщина пленок висмута не превышала 1000 Å. 
Алюминий и висмут чистотой 99,99% испарялись из независимых
вольфрамовых источников.

Переохлаждение при кристаллизации сплавов, богатых висму-
том и находящихся в контакте с твердым алюминием, определялось
также с использованием измерения электросопротивления в слои-
стой пленочной системе Al/Bi/Al. Эксперименты проводились в ва-
куумной установке с безмасляной системой откачки при давлении
остаточных газов ниже 1⋅10-7 мм рт. ст.

На пленках, формирующихся при конденсации висмута на алю-
миниевой подложке с градиентом температур, граница, соответст-
вующая переходу от механизма конденсации пар → жидкость при
T > Tg к механизму пар → кристалл при T < Tg наблюдается при 453 К,
т. е. ∆Т = 91 К. Выше граничной температуры (Тg = 453 K) пленки
имеют островковую структуру, характерную при конденсации через
жидкую фазу. Согласно электронно-микроскопическим данным угол
смачивания островками алюминиевой подложки составляет ∼ 120°.
Эти значения угла смачивания и величины переохлаждения согла-
суются с имеющимися данными о зависимости переохлаждения от
угла смачивания, полученными для ряда металлов (в том числе и для
висмута) на различных подложках [37].  

Измерения электросопротивления в слоистой пленочной сис-
теме Al/Bi/Al в процессе нагрева до температуры несколько выше
температуры плавления эвтектики на основе висмута и последую-
щего охлаждения показали, что оно весьма чувствительно к проис-
ходящим в исследуемой системе процессам как при нагреве, так и при
охлаждении. При этом общим для всех зависимостей, полученных
в цикле нагрев – охлаждение, является наличие температурного гис-
терезиса, связанного с переходом плавление – кристаллизация. Та-
кие зависимости представлены на рис. 5.22 для слоистой пленочной
системы Al/Bi/Al при толщинах слоев по ∼ 1000 Å. Указанные зави-
симости получены как непосредственно после прекращения конден-
сации компонент, так и при последующих циклах нагрев – охлажде-
ние, проведенных через различные промежутки времени. Необхо-
димо отметить, что при каждом последующем цикле нагрев – охла-
ждение зависимости сопротивления от температуры смещаются
примерно параллельно в сторону увеличения значения сопротивле-
ния, а температура, при которой происходит скачкообразное возрас-
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тание сопротивления в очередном цикле охлаждения, сохраняется
неизменной. Поскольку температура, соответствующая скачкооб-
разному возрастанию сопротивления при охлаждении, для всех цик-
лов одинакова, то на рис. 5.22, чтобы можно было более наглядно
проследить ход сопротивления при следующих друг за другом цик-
лах нагрев – охлаждение, кривые специально смещены по оси тем-
ператур для циклов, проведенных через 9 и 10 дней (кривые 3 и 4) и для
циклов через 14 (кривые 5–7) и через 16 дней (кр. 8, 9) после препа-
рирования образцов по отношению к значению для цикла (кривая 2), 
проведенного через 8 дней после первоначального нагрева непо-
средственно после прекращения конденсации.

Рис. 5.22. Зависимость электросопротивления слоистой пленочной
системы Al/Bi/Al (толщина каждой пленки Al и Bi по 1000 Å) оттемпе-
ратуры нагрева непосредственно после прекращения конденсации (1) 
и в процессе последующих циклов нагрев – охлаждение, проведенных че-
рез 8 суток (2); 9(3); 10(4); 14(5, 6, 7) и 16 суток (8, 9) (зачерненные значки

соответствуютнагреву, светлые – охлаждению в каждом цикле)

Изменение сопротивления в зависимости от числа циклов на-
грев – охлаждение наглядно прослеживается на зависимости отно-
сительно прироста сопротивления, т. е. nnn RRR )( 1 −+ (n – номер
цикла) при температуре 370 К от числа циклов (рис. 5.23). Видно, что
наиболее существенное изменение сопротивления, а именно увели-
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чение до ∼ 35 %, происходит во время двух первых циклов нагрев – 
охлаждение, а затем наблюдается резкий спад прироста сопротив-
ления с уменьшением его примерно после пятого цикла до несколь-
ких процентов с дальнейшим медленным убыванием.

Рис. 5.23. Зависимость относительного прироста сопротивления от
числа циклов для слоистой пленочной системы Al/Bi/Al (толщина

каждой пленки Al и Bi ~ 1000 Å) 

Необходимо отметить, что если прирост сопротивления вблизи
температуры 370 К с увеличением числа циклов затухает, то отно-
шение величины скачка сопротивления при охлаждении при темпе-
ратуре Тg к сопротивлению в исходном твердом состоянии при этой
же температуре практически уже после второго цикла перестает за-
висеть от числа циклов нагрев – охлаждение (рис. 5.24).  

Рис. 5.24. Относительное изменение сопротивления при темпера-
туре кристаллизации в пленочной системе Al/Bi/Al в зависимости

от числа циклов нагрев – охлаждение
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Следует указать также, что убыль сопротивления при нагреве по
отношению к линейной зависимости (штрих-пунктир на рис. 5.22) 
с повышением температуры в координатах " TR

R 1ln −∆ " имеет для
всех последующих циклов нагрев – охлаждение, кроме непосредст-
венного, после прекращения конденсации нагрева подобный харак-
тер. Это убедительно иллюстрирует рис. 5.25, на котором представ-
лены указанные зависимости, построенные на основании данных
рис. 5.22, для циклов 3–7 и 9. Как следует из рис. 5.25, полученные за-
висимости с повышением температуры фактически разбиваются на
достаточно выраженный линейный участок ниже ∼ 400 К, характери-
зующийся энергией активации 0,4 эВ, и на линейный участок в интер-
вале 400–500 К с энергией активации 0,26 эВ. При более высоких тем-
пературах наблюдается увеличение энергии активации до 0,65 эВ,
а при приближении к температуре плавления висмута до 1,3 эВ. Со-
поставление полученных значений энергии активации соответствую-
щим физическим процессам обсуждается в [67]. 

Рис. 5.25. Зависимость относительного уменьшения сопротивления
от обратной температуры для системы Al/Bi/Al (для 3–7 и 9 циклов)

Такое поведение электросопротивления в слоистой пленочной
системе Al/Bi/Al обусловлено следующим [67]. В результате после-
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довательной конденсации компонентов формируется слоистая пле-
ночная система, в которой лишь незначительное количество висму-
та содержится по границам зерен в пленках алюминия вследствие
конденсационно-стимулированной диффузии [68, 69], т. е. такая сис-
тема состоит из пленок практически чистых Al и Bi, имеющих ато-
марный контакт.

При первичном нагреве непосредственно после прекращения
конденсации, т. е. после получения слоистой пленочной системы,
представляющей термодинамически неравновесную систему, в ре-
зультате повышения температуры интенсифицируются диффузион-
ные процессы, приводящие в конечном счете к формированию спла-
ва соответствующего фазового состава, который определяется фа-
зовой диаграммой и соотношением толщин контактирующих пле-
нок компонентов, т. е. концентрацией. Поскольку алюминий и вис-
мут практически полностью нерастворимы друг в друге в твердом со-
стоянии, то определяющими при первичном нагреве будут процессы
межзеренной диффузии. Это и приводит к превышению возрастания
сопротивления выше 440 К по сравнению с линейной зависимостью
(пунктир на кривой 1 рис. 5.22).  

При достижении температуры плавления эвтектики на основе
висмута и чистого висмута вследствие плавления, которое происходит
с уменьшением объема, наблюдается заметное падение сопротивле-
ния, сопровождающееся активизацией процессов растворения алюми-
ния в жидкой фазе с образованием соответствующих растворов. При
последующем охлаждении такой системы по достижении температуры,
отвечающей переохлаждению при кристаллизации образовавшейся
жидкой фазы в контакте с кристаллической фазой на основе алюминия,
сопротивление скачкообразно возрастает, вероятно, как вследствие
фиксации пересыщенных твердых растворов, образовавшихся при этом,
и закалки вакансий, так и вследствие того, что в данном случае кри-
сталлизация сопровождается увеличением объема, вызывающего по-
явление внутренних напряжений, и как результат, приводящих к даль-
нейшему незначительному увеличению сопротивления при понижении
температуры. Лишь ниже ∼ 400 К происходит обычное уменьшение со-
противления с температурой.

При последующем нагреве в очередном цикле нагрев – охлаж-
дение примерно с 370 К начинается уменьшение сопротивления, ко-
торое, вероятно, обусловлено миграцией вакансий, релаксацией
внутренних напряжений и распадом пересыщенных растворов.
Представляется, что наиболее вероятным путем релаксации внут-
ренних напряжений является диффузия висмута по межзёренным
границам в пленках алюминия.
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Замедляющийся рост сопротивления при увеличении числа цик-
лов нагрев – охлаждение указывает, вероятно, на завершение в основ-
ном процесса формирования квазиравновесного сплава по всей
толщине слоистой системы, являющейся изначально неравновесной.
Этим, по-видимому, обусловлено и замедление относительного
роста сопротивления с увеличением числа циклов нагрев – охлажде-
ние и выход на примерно постоянную величину при практическом
совпадении зависимостей « TR

R 1ln −∆ » (рис. 5.25) для всех циклов
нагрев – охлаждение после первоначального. Поскольку в уже сфор-
мировавшемся квазиравновесном сплаве на основе слоистой пле-
ночной системы при циклах нагрев – охлаждение физические про-
цессы повторяются, то повторяются и соответствующие зависимо-
сти сопротивления.

При этом необходимо подчеркнуть, что общим для всех прове-
денных исследований является то, что температура, при которой
происходит скачкообразное возрастание сопротивления при охлаж-
дении, лежит в интервале 441–457 К, т. е. среднее значение ее со-
ставляет примерно 449 К.

Сопоставление этих результатов показывает, что значение тем-
пературы, при которой наблюдается скачкообразное возрастание
сопротивления при охлаждении слоистой пленочной системы, сов-
падает со значением граничной температуры Тg , отвечающей ниж-
ней границе устойчивости переохлажденной жидкой фазы в конден-
сатах висмута на алюминиевой подложке.

При этом целесообразно подчеркнуть что, как было показано
при исследовании конденсации висмута на аморфной углеродной
подложке, граничная температура Тg весьма чувствительна к усло-
виям препарирования и особенно к условиям при последующих цик-
лах нагрев – охлаждение уже сформивавшихся конденсатов.

В исследованных слоистых системах, как следует из приведен-
ных результатов, значение Тg сохраняется при многократных после-
дующих нагревах и охлаждениях. Такое поведение представляется
естественным, поскольку при получении слоистых пленочных систем
путем последовательной конденсации исключается попадание не-
растворимых твердых примесей и, соответственно, единственной
естественной твердой примесью, определяющей образование заро-
дышей и переохлаждение при кристаллизации, является пленка
алюминия. Так как пленка висмута с двух сторон ограничена тол-
стыми пленками алюминия, то это предохраняет от образования
окислов в зоне формирования при кристаллизации переохлажденно-
го расплава в результате взаимодействия с остаточными газами.

Полученные значения граничной температуры Тg = 449 К пока-
зывают, что переохлаждение при кристаллизации расплава на основе
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висмута в контакте с твердым алюминием составляет ∆Т = 95 К.
С учетом этих значений на основе существующей теории гетероген-
ной кристаллизации оценена величина контактного угла кристалличе-
ского зародыша эвтектики на основе висмута при кристаллизации ее
на поверхности алюминиевой подложки, который составляет 75°.

Следует отметить, что в работе [60] для наночастиц висмута в
алюминиевой матрице получено переохлаждение ∆Т = 171 К, что зна-
чительно превышает наблюдаемое переохлаждение в слоистой пле-
ночной системе Al/Bi/Al. При этом в той же работе [60] приводится
вычисленное по понижению температуры плавления частиц Bi и Al 
матрице значение угла смачивания жидким висмутом твердого алю-
миния, равное 45°. Такому значению угла смачивания в соответствии
с имеющимися в литературе данными [3], должно отвечать переохла-
ждение ∼ 70 К. Указанные большие переохлаждения (171 К) в [60], ве-
роятно, связаны с тем, что исходный алюминиевый порошок покрыт
тончайшим слоем окиси алюминия. При последующем измельчении,
прессовании и спекании смеси порошков окисел алюминия, по-
видимому, концентрируется вокруг частиц висмута. И наблюдаемое
переохлаждение относится практически к переохлаждению при кри-
сталлизации висмута в контакте с оксидом алюминия. Близкие к это-
му переохлаждения (∆Т = 183 К) были получены в [44] при кристалли-
зации висмута на подложке из Al2O3 при угле смачивания 146°.

Полученные результаты и их анализ показывают, что слоистые
пленочные системы могут быть использованы для определения пе-
реохлаждения при кристаллизации бинарных сплавов, компоненты
которых практически нерастворимы в твердом состоянии и образу-
ют диаграмму эвтектического типа с наличием области расслоения
в жидком состоянии, на стадии, когда расплав на основе легкоплав-
кого компонента кристаллизуется, находясь в контакте с твердой
фазой на основе второго, более тугоплавкого компонента. При этом
в таких слоистых пленочных системах наблюдается хорошая воспро-
изводимость величины переохлаждения при повторных циклах на-
грев – охлаждение.

Выводы
Использование конденсированных пленок переменных состава

и переменного состояния, получаемых как путем одновременной,
так и последовательной конденсации компонент при испарении их
из независимых источников с последующим созданием вдоль под-
ложки перепада температур в соответствующем интервале, позво-
ляет впервые в практике исследований визуализовать всю или не-
обходимую часть фазовой диаграммы и проследить за ее эволюци-
ей с изменением толщины. Указанным методом исследован ряд
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бинарных фазовых диаграмм различного типа, при этом получены
новые данные о фазовом составе и о размерной зависимости ха-
рактерных температур на диаграммах. Показана особая перспек-
тивность этого метода для изучения тонких температурных эффек-
тов на диаграммах плавкости. Представляется целесообразным
применение указанного метода для изучения бинарных фазовых
диаграмм на основе тугоплавких компонентов, особенно с образо-
ванием химических соединений.

На основании исследований формирования жидкой фазы в би-
нарных пленках переменного состава для некоторых систем с про-
стым типом фазовых диаграмм показано, что величина относитель-
ного переохлаждения при кристаллизации в пленках сплавов не за-
висит от их состава и определяется лишь материалом подложки.
Для доказательства общности этого физического результата необ-
ходимы дальнейшие исследования переохлаждения в пленках би-
нарных систем с различным типом фазовых диаграмм.

Исследования процессов плавления в слоистых пленочных сис-
темах, в которых тонкая пленка одного компонента находится меж-
ду толстыми пленками второго компонента, позволяют проследить
за несимметричным смещением фазовой диаграммы в сторону бо-
лее низких температур при уменьшении толщин пленки первого
компонента и наглядно интерпретировать это смещение при помо-
щи метода геометрической термодинамики. Подобные исследова-
ния являются перспективными для решения проблемы стабильно-
сти в слоистых пленочных системах при незначительной раствори-
мости компонентов в твердом состоянии. Именно такие пленочные
системы в последнее время находят широкое применение в различ-
ных научных исследованиях и практических приложениях.

Показано, что использование двухкомпонентных слоистых пле-
ночных систем, в которых компоненты практически нерастворимы
в твердом состоянии, позволяет определять переохлаждение при
кристаллизации эвтектики на основе более легкоплавкого компо-
нента в контакте со вторым компонентом в твердом состоянии.
При этом наблюдается высокая воспроизводимость величины тем-
пературного гистерезиса плавление – кристаллизация, что пред-
ставляется важным не только для дальнейшей разработки теории
кристаллизации сплавов при больших переохлаждениях, но и может
найти практическое применение.
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ГЛАВА 6
ОСОБЕННОСТИ СТРУКТУРНОГО СОСТОЯНИЯ

МАЛЫХ ЧАСТИЦ
Известно, что увеличение давления пара над маленькой жидкой

каплей с точки зрения молекулярно-кинетической теории, как отме-
чает Френкель [1], является следствием уменьшения энергии испа-
рения, которое обусловлено увеличением роли поверхностной энер-
гии капли при уменьшении ее размеров. Поскольку капля жидкости
радиуса r обладает еще до испарения поверхностной энергией σ∙4πr2,
то полная энергия, необходимая для ее испарения, оказывается
уменьшенной на эту величину.

Это же относится и к тонким пленкам. Так как дальность дейст-
вия молекулярных сил, указывает Френкель, фактически больше,
чем расстояние между соседними молекулами в твердых или жидких
телах, то энергия испарения (отнесенная к одной молекуле) в случае
тонкой пленки меньше, чем в случае толстой. Поэтому и для тонкой
пленки, как и для малой частицы, давление пара оказывается повы-
шенным по отношению к нормальному значению.

Увеличение давления насыщенного пара над малой частицей и тон-
кой пленкой свидетельствует об уменьшении по модулю энергии связи
на атом при переходе от макроскопических объектов к образцам малых
размеров и согласуется с результатами компьютерногомоделирования.

Изложенные в предыдущих главах экспериментальные резуль-
таты по полиморфным превращениям, понижению температуры
плавления, образованию аморфной фазы, размерному уменьшению
поверхностной энергии и их анализ указывают на то, что с уменьше-
нием характерного размера (радиуса для частиц или толщины для
пленок) общим для образцов малых размеров является переход
к фазовым и структурным состояниям, соответствующим понижен-
ным давлениям или повышенным температурам. Все это является
следствием уменьшения абсолютного значения энергии связи на
атом в нанообъектах по сравнению с массивными образцами. Осо-
бенно убедительно об этом свидетельствует уменьшение поверхно-
стной энергии, поскольку она определяется энергией связи, мерой
которой является теплота испарения, уменьшающаяся, как уже от-
мечалось, с уменьшением размера частиц или толщины пленок.

Приведенные соображения указывают на то, что переход от мас-
сивных образцов к нанообъектам эквивалентен приложению эффек-
тивного давления растяжения. В то же время в некоторых монографи-
ях [4] содержится не вытекающий из экспериментальных исследований
вывод о том, что малые частицы находятся под повышенным по срав-
нению с массивными образцами поверхностным давлением, которое
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может рассматриваться как приложение дополнительного внешнего
давления. Этот вывод, как представляется, следует из формального
применения подхода, основанного на разделении для нанообъектов
свободной энергии и термодинамического потенциала на объемное
и поверхностное слагаемое в предположении, что их объемное слагае-
мое не зависит от размера. При такой ситуации в соответствии с урав-
нением Клаузиса – Клапейрона лишь для веществ, у которых плавление
сопровождается уменьшением объема, должно наблюдаться пониже-
ние температуры плавления с уменьшением размера частиц, а для ос-
тальных – увеличение. Это не соответствует накопленным эксперимен-
тальным данным. В [3] это противоречие снимается тем, что размер-
ная зависимость температуры плавления определяется из условия ра-
венства свободных энергий кристаллической и жидкой фаз с учетом со-
ответствующих поверхностных энергий. При этом для всех веществ не-
зависимо от знака изменения объема при плавлении из указанного
условия следует понижение температуры плавления частиц и пле-
нок с уменьшением их характерного размера.

Концепция же избыточного поверхностного давления с рассмот-
рением его как внешнего используется в основном для объяснения
изменения (уменьшения) параметра решетки в малых частицах. Од-
нако и здесь нет однозначностей и возникают противоречия. Поэтому
ниже кратко рассматриваются лишь экспериментальные данные, на-
копленные в последние примерно 10 лет, возникшие противоречия
и попытки их разрешения, поскольку более ранние исследования на-
шли достаточно полное отражение в имеющихся монографиях [2–5].  

6.1. Изменение параметра решетки
и поверхностное давление в нанообъектах

Исследования параметра решетки малых частиц имеют дав-
нюю историю. Большое количество таких исследований выполне-
но на малых частицах в островковых пленках, в различных матрицах,
а также металлических ультрадисперсных порошках, полученных раз-
нообразными методами. Однако, несмотря на огромное количество
работ, вопрос о характере и величине изменения параметра решетки
нанообъектов нельзя считать до конца решенным даже для частиц
гцк-металлов. Так, например, при исследовании размерной зависи-
мости параметра решетки частиц палладия на подложках из MgO [8, 
9, 10], слюды [11], аморфного углерода [12], щелочно-галоидных со-
единений [13], TiO2 [24] с использованием различных методик,
включая электронную дифракцию, высокоразрешающую электрон-
ную микроскопию, рентгеновскую дифракцию и другие, наблюда-
лось его увеличение (рис. 6.1). В тоже время для частиц палладия,
внедренных в полимерную матрицу, наблюдалось уменьшение па-
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раметра решетки при уменьшении их размера от 50 Å до 14 Å 
(рис. 6.1) [14]. Тот же результат был получен и в работе [19] путем
моделирования размерной зависимости параметра решетки частиц
Pd методом молекулярной динамики и показано, что такие частицы
все еще имеют гцк-структуру. Для описания наблюдаемого умень-
шения параметра решетки использовалась широко распространен-
ная концепция поверхностного давления [25]. Увеличение парамет-
ра решетки в малых частицах палладия приписывается структурным
изменениям [11], псевдоморфизму [9, 10] в случае эпитаксиального
роста, диффузии кислорода [24], водорода [13, 19] или углерода [12].  

Аналогичная ситуация наблюдается и с частицами других металлов.
Так, в работе [87] было выполнено in situ электронографическое изучение
процесса конденсации тонких пленок меди. Показано, что при большой
скорости конденсации изменение параметра решетки более выражено,
чем при малой, что объясняется изменением соотношения числа кон-
денсирующихся атомов меди к числу адсорбированных газовых частиц
[87]. Полученные зависимости авторы также описывают исходя из объ-
емного сжатия зародышей под действием поверхностного давления.

Рис. 6.1. Размерная зависимость параметра решетки малых частиц
Pd (×, !, ■ – данные [9, 10, 14] соответственно)

При исследовании размерной зависимости параметра решетки
частиц Cu [20, 22] на углеродной подложке также наблюдалось
уменьшение параметра решетки для частиц с размером менее 100 Å, 
что не согласуется с результатами работ [16], где с помощью рент-
геновской дифракции обнаружено увеличение параметра решетки
наночастиц меди с уменьшением характерного размера. В то же
время при исследовании микрокластеров меди диаметром от 15 до
5 Å, замурованных в твердый аргон, с помощью EXAFS (спектро-
скопия тонкой структуры рентгеновских спектров поглощения ато-
мов) [23] показано что, параметр решетки лишь слегка уменьшается
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(≈ 1,5 % для частиц диаметром 7 Å). Тем не менее, кластеры даже
такого малого размера, согласно [23], обладали гцк-структурой. При
вычислении координационного числа оказалось, что полученные
значения для различных координационных сфер ниже, чем в гцк-мо-
дели. Это уменьшение в координационном числе связывается с на-
личием вакансий в третьей сфере, причем показано, что именно 3-я
координационная сфера более чувствительна к наличию поверхно-
стных вакансий, чем 1-я и 2-я.

Интерес представляют результаты работы [33], в которой, кроме
среднего сжатия частиц алюминия, удалось установить и координат-
ную зависимость деформации. Оказалось, что параметр решетки на
краю частицы алюминия меньше, чем в средней ее части, что объяс-
няется тем, что первые несколько слоев деформированы сильнее, чем
в остальном объеме. В то же время, согласно результатам [34], пара-
метр решетки частиц алюминия практически не меняется вплоть до
размера 30 Å. Однако результаты последних работ указывают на еще
более сложную природу изменения параметра решетки в малых час-
тицах. Так, в работе [71] проведено электронно-микроскопическое ис-
следование параметра решетки частиц золота размером 10–20 Å. Об-
наружено значительное изменение межатомного расстояния по срав-
нению со значением в массивных кристаллах, причем наблюдалось
сжатие в одной части частицы и расширение в другой, что не может
быть объяснено при помощи обычно используемого поверхностного
давления. Следует отметить, что ни одна из исследованных частиц не
обнаруживает расширение во всех направлениях. Величина наблю-
даемого сжатия составляла максимум 4,8 %, хотя в некоторых частях
частицы наблюдалось расширение до 35 %. Недавнее теоретическое
исследование с использованием различных потенциалов [72] предска-
зывает изменение межатомного расстояния в частицах с гцк-струк-
турой максимум до 4,5 %, а для частиц со структурой икосаэдра до
7 %, что согласуется с результатами [71].  

В работе [16] зависимость параметра решетки в малых частицах
от размера объясняется изменением внутрикристаллического давле-
ния, обусловленного объемными силами взаимодействия элементов
зарядовой решетки кристалла. При этом знак и величина изменения
параметра решетки определяется соотношением сил, действующих
между элементами остовной и ионно-электронной решеток. Этот
подход в [16] использован для объяснения изменения параметра ре-
шетки в малых частицах гцк-металлов Cu, Ag, Au, Ni и Pt, полученных
химическими методами. Однако однозначность такого объяснения
оставляет неудовлетворение в силу следующих обстоятельств. Ранее
для всех указанных металлов в островковых пленках, препарирован-
ных в достаточно чистых вакуумных условиях, наблюдалось уменьше-
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ние параметра, при этом величина относительного уменьшения при-
мерно одинакова для этих металлов при соответствующем размере
частиц. В работе же [16] для золота получены значения такие, как
и ранее для островковых пленок, для серебра – заметно меньшие изме-
нения, а для меди – независимость параметра от размера частиц или
точнее – тенденция к увеличению. Для никеля обнаружено увеличение
параметра решетки с уменьшением размера частиц, хотя в работах
[21] и [63] получено уменьшение параметра решетки малых частиц
никеля. Такое разнообразие в поведении параметра решетки в малых
частицах гцк-металлов ранее не наблюдалось и в [16] связывается
с различием в размерах ионных остовов в зависимости от положения
в периодической системе элементов. При этом полностью игнорирует-
ся влияние примесей, хотя на рентгенодифрактограммах исследо-
вавшихся высокодисперсных образцов наряду с линиями никеля на-
блюдаются и линии NiO. На примесный характер увеличения пара-
метра решетки в малых частицах меди и никеля [16] указывают и ре-
зультаты работы [17]. На основании анализа рентгеновских отраже-
ний от малых частиц Cu и Ag, покрытых тонкими оксидными слоями,
обнаружена зависимость параметра решетки в ядре частицы от раз-
меров частицы. В малых частицах Ag параметр решетки возрастает
с уменьшением диаметра частицы менее 150 Å. Поэтому, вероятно, нет
достаточных оснований, чтобы считать наблюдаемое увеличение па-
раметра решетки связанным только с размером. Тем более, что в ра-
боте [18] для металлов Bi, Al, Sn, Cu, Ni в ультрадисперсном состоя-
нии с помощью нейтроно- и рентгеноструктурного анализа установ-
лено уменьшение периода решетки и увеличение среднеквадратичных
смещений атомов. В пользу этого свидетельствуют и результаты ра-
бот [50, 51]. В [50] был предсказан переход атомов кислорода из хемо-
сорбированного состояния на поверхности переходного металла в ок-
сидное путем его «проваливания» под поверхностный слой атомов
никеля при достижении определенной концентрации атомов кисло-
рода в хемосорбированном состоянии. В [51] такой переход наблю-
дался экспериментально с помощью спектроскопии рассеяния ионов
низкой энергии. На основании наблюдений при 300 К сделан вывод
о переходе кислорода из хемосорбированного состояния в оксид путем
«проваливания» под первый слой атомов никеля с одновременной
перестройкой в оксидную структуру типа NaCl. Также сделан вывод
о локализации «провалившихся» атомов кислорода в приповерхност-
ном слое толщиной не более 5 Å. Дальнейшее проникновение кисло-
рода в решетку никеля затруднено, вероятно, из-за увеличения числа
связей у атомов никеля, удаленных от поверхности.

Если воспользоваться правилом Вегарда для изменения пара-
метра решетки в системе Ni – NiO, то можно оценить содержание
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кислорода, вызывающего увеличение параметра решетки ∆a/a0 ≈ 5⋅10-3.
Согласно [85], для никеля a = 3,5241 Å, и в соответствии с правилом
Вегарда увеличение ∆a/a0 ≈ 5⋅10-3 [16] обусловлено растворением
в никеле ≈ 1,5 % ат. кислорода, что разумно, учитывая существенное
увеличение растворимости в малых частицах.

Для частиц Pt в [16] обнаружено уменьшение параметра решетки,
а в [35] его увеличение. Следует отметить результаты работы [36], 
в которой проведено электронографическое и электронно-микроско-
пическое исследование частиц Pt размером от 12 до 30 Å, полученных
путем вакуумной конденсации в сверхвысоком вакууме на пленках
Al2O3, создаваемых путем окисления монокристалла NiAl. Система
Al2O3/NiAl была детально изучена в [53] и показано, что свойства
пленки Al2O3 не зависят от влияния атмосферы и наличия подложки
NiAl. После осаждения пленки с частицами платины исследовались
в электронном микроскопе, что позволяло определить распределение
частиц по размерам, их структуру и огранку. Оказалось, что хотя час-
тицы Pt и соприкасались с атмосферой, ее влияние было минималь-
но. Распределение частиц по размерам и их огранка были очень по-
хожи или даже идентичны результатам исследований, проведенным
в сверхвысоком вакууме с помощью сканирующей туннельной микро-
скопии [54]. Это показывает соответствие результатов, полученных
в сверхвысоком вакууме с помощью сканирующей туннельной и про-
свечивающей электронной микроскопии, результатам для образцов,
приготовленных в высоком вакууме и транспортировавшихся через
атмосферу. Электронно-микроскопическое исследование частиц пла-
тины позволило определить среднее межплоскостное расстояние
в частицах в предположении их кубической структуры. Вплоть до раз-
мера частицы в 20 Å параметр решетки соответствовал значению
в массивных образцах, а для частицы размером около 10 Å получено
уменьшение параметра решетки ≈ 10 %. Эти данные следуют из ана-
лиза полос муара, а также из результатов по рассеянию электронов.
Однако предположение о наличии гцк-структуры у частиц Pt разме-
ром 10 Å вызывает некоторые сомнения. На это также указывают и ве-
личина изменения параметра решетки в таких частицах, поскольку ра-
нее такое значительное уменьшение межатомного расстояния в ме-
таллических частицах, имеющих гцк-структуру, не наблюдалось, и, со-
гласно результатам работы [72], оно не может превышать 4,5 % для
частиц с этой структурой. А полученное уменьшение примерно на 10 % 
разумно отнести к кластерам, имеющим икосаэдрическую структуру,
наиболее вероятную для такого их размера [2, 3, 4, 64, 65, 67, 68].  

В работе [26] проведено EXAFS исследование размерной
зависимости межплоскостного расстояния малых частиц серебра,
замурованных в твердом аргоне. Для частиц размером от 130 до
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25 Å наблюдалось уменьшение расстояния между ближайшими
соседями (≈ 1,5 % для частиц диаметром 23 Å) при температуре
78 К. Указанное уменьшение межатомного расстояния также
приписывается действию поверхностного давления. В работе [69] 
при исследовании частиц серебра, создаваемых с использованием
аналогичной методики, показано, что параметр решетки практи-
чески не изменялся вплоть до размеров 20 Å, и их структура
идентифицировалась как гцк. Для частиц же с размером в диапа-
зоне от 9 до 16 Å обнаружено незначительное увеличение меж-
плоскостного расстояния, что объясняется изменением типа кри-
сталлической структуры у таких частиц.

В то же время систематические исследования размерной зави-
симости параметра решетки частиц золота, серебра, меди и никеля
[90, 91] прямо указывают на то, что параметр решетки может как
уменьшаться, так и увеличиваться при уменьшении их размера. Так,
например, при изменении скорости конденсации или давления оста-
точных газов наблюдалось изменение знака размерной зависимости
параметра решетки никеля (рис. 6.2) и меди. Однако в условиях, ко-
гда влияние газовых примесей сведено к минимуму, параметр ре-
шетки уменьшается при уменьшении размера частиц.

Рис. 6.2. Зависимость параметра решетки от размера частиц
никеля при различной скорости конденсации (Å/с) (■ – 28 Å/с; □ – 4 Å/с)

Рассмотренные данные показывают, что уменьшение парамет-
ра решетки для частиц гцк-металлов обычно объясняется поверхно-
стным давлением, приводящим к их сжатию с уменьшением разме-
ра, а увеличение связывается с влиянием примесей.

Поскольку поверхностное давление приводит к уменьшению
объема частицы, определяемому выражением

rV
V χσ

γ=∆

0

, (6.1) 
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то в случае изотропного сжатия частицы для относительного изме-
нения параметра решетки получается выражение [3] 

rV
V

a
a χσ

γ=∆=∆
3
1

3
1

00

, (6.2) 

где ∆a = a0 – a, a и a0 – период решетки малой частицы и массивного
образца соответственно, γ – коэффициент, зависящий от формы час-
тицы, σ – поверхностная энергия, χ – изотермическая сжимаемость,
r – радиус частицы.

Следует отметить, что это соотношение основано на предполо-
жении, что поверхностная энергия не зависит от размера частиц,
а сжимаемость не зависит от давления. Полученные эксперимен-
тальные результаты для некоторых металлов показывают, что
уменьшение параметра решетки удовлетворительно описывается
выражением (6.2). Так, например, концепция поверхностного давле-
ния применялась для объяснения уменьшения параметра решетки
Al [4], Pd [12], Ag [26], Cu [87], Ni [63]. Так как значение χσ, вычис-
ленное из данных по уменьшению параметра решетки при помощи
выражения (6.2), оказывалось постоянным и совпадало со значением
χσ для массивных образцов, то концепция поверхностного давления
использовалась не только для объяснения уменьшения параметра
решетки, но и для определения поверхностной энергии соответст-
вующих металлов в твердой фазе и даже ее размерной зависимости.

Так, в работе [3] на основании данных по изменению параметра
решетки в островковых пленках висмута был сделан вывод об увели-
чении поверхностной энергии с уменьшением размера частиц. В ра-
боте [14] из данных по уменьшению параметра решетки определя-
лось и обосновывалось значение поверхностной энергии Pd, а в ра-
боте [26] – Ag. Эта концепция применялась также для вычисления
поверхностной энергии различных граней для малых частиц метал-
лов с гпу-решеткой [3]. Однако после экспериментального установ-
ления уменьшения поверхностной энергии с уменьшением размера
частиц (рис. 6.3а) такой подход столкнулся с противоречиями [27].  

Это связано с тем, что из экспериментальных данных по умень-
шению параметра решетки с использованием поверхностного дав-
ления следовало из вычислений при помощи выражения (6.2), что
с уменьшением размера частиц изотермическая сжимаемость воз-
растает (рис. 6.3б), т. е. чем меньше частица и, соответственно,
больше лапласово давление, тем больше изотермическая сжимае-
мость. Согласно же экспериментальным данным, для массивных об-
разцов [28] сжимаемость является убывающей функцией давления:

χ = χ0(1 – bP), (6.3) 
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где b – постоянный коэффициент, χ0 – сжимаемость при P = 0. В слу-
чае малых частиц это выражение преобразуется к виду







 σ
−χ=χ

r
b 210 . (6.4) 

Видно, что с уменьшением размера частиц сжимаемость должна
слабо уменьшатся в силу малости коэффициента b.

Рис. 6.3. Зависимость поверхностной энергии (а) и изотермической
сжимаемости (б) от радиуса для частиц золота при T=300 K [27] 

В работе [2] отмечается, что наблюдаемые размерные зависи-
мости изменения межплоскостного расстояния для частиц, симмет-
рия решетки которых отличается от кубической, вероятно, не связа-
ны с действием поверхностного давления. В пользу этого свидетель-
ствует то, что под действием возрастающего давления отношение
параметров с/а в массивных кристаллах индия, имеющего тетраго-
нальную решетку, плавно увеличивается, в то время как с уменьше-
нием размера частиц индия оно уменьшается.

С уменьшением размера частиц, согласно этой концепции, поверх-
ностное давление должно возрастать, что в соответствии с уравнением
Клаузиуса – Клапейрона должно приводить для типичных металлов
к повышению температуры плавления. Экспериментально же одно-
значно установлено уменьшение температуры плавления малых частиц
(∆T < 0) независимо от знака изменения объема при плавлении [57].  

Детально теоретически концепция лапласова давления для
твердых тел в вакууме была проанализирована в работах [6, 7, 29]. 
Было показано, что давление Лапласа есть не реальная физическая
сила, а формальная величина, позволяющая выразить химический
потенциал образца конечных размеров через химический потенциал
неограниченного образца. Но размерный сдвиг химпотенциала об-
наруживают и тела с формой, при которой давление Лапласа равно
нулю, например плоские пленки. Таким образом, делается вывод,
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что, будучи чисто математическим понятием, давление Лапласа не
может вызывать сжатия тел.

Следовательно, необходим поиск новых возможных механизмов
для объяснения размерных эффектов в малых частицах и прежде
всего изменения параметра решетки.

6.2. Эффект «отрицательного» давления
В работе [30] впервые было обращено внимание на аналогию

в увеличении параметра решетки некоторых веществ в тонких плен-
ках и поведении твердых тел при «отрицательных» давлениях. Поз-
же в работе [31] на основании анализа размерной зависимости тем-
пературы плавления малых металлических частиц было показано,
что переход к малым частицам формально эквивалентен приложе-
нию эффективного гидростатического давления растяжения.

Величину этого давления можно оценить следующим образом
[31]. Переход от массивных образцов к малой частице сопровожда-
ется понижением температуры плавления на величину ∆Tr
(∆Tr = Tr – Ts, Ts и Tr – температура плавления массивного образца и
частицы радиуса r соответственно). Изменению температуры плав-
ления ∆T на «P – T» диаграмме можно сопоставить изменение дав-
ления ∆P. Величины ∆T и ∆P связаны очевидным соотношением

T
dT
dPP ∆=∆ , (6.5) 

в котором dT
dP определяется известным уравнением Клаузиу-

са – Клапейрона:

VTdT
dP

s ∆⋅
λ= (6.6) 

(здесь λ – теплота плавления и sl VVV −=∆ – изменение объема при
плавлении, Vl и Vs – удельные объемы жидкой и кристаллической фаз
соответственно). С учетом (6.6) выражение (6.5) для изменения дав-
ления принимает вид

VT
TTP

s

sr

∆
λ

⋅
−=∆ . (6.7) 

Из этого выражения видно, что поскольку обычно 0>λ и 0>∆V ,
а 0<− sr TT , то, следовательно, эффективное давление 0<∆P .

Таким образом, переход от массивных образцов к малым части-
цам эквивалентен действию эффективного гидростатического дав-
ления растяжения. На рис. 6.4 представлена размерная зависимость
этого давления для частиц золота [57] и индия [100], вычисленная на
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основании экспериментальных данных по понижению их температу-
ры плавления. Из рис. 6.4 видно, что эффективное изменение давле-
ния при переходе от массивных образцов к малым частицам в пер-
вом приближении обратно пропорционально их радиусу.

Величина этого давления в зависимости от размера частиц может
быть также оценена на основании молекулярно-кинетических представ-
лений следующим образом. Поскольку переход от массивных образцов
к малым частицам эквивалентен приложению эффективного давления
∆P, то он должен сопровождаться изменением энергии образования ва-
кансий в нихEr по сравнению смассивными образцами на величину

∆Er= Vv∆P, (6.8) 
где Vv – объем вакансии.

Рис. 6.4. Изменение давления от обратного радиуса для частиц
золота (1) и индия (2) 

А еще Френкелем [1] было показано, что в силу аналогии процес-
сов испарения и образования вакансий энергия их образования близка
к энергии испарения. Для малой сферической частицы радиуса r энер-
гия испарения уменьшена вследствие возрастания роли поверхност-
ной энергии при уменьшении ее размеров. Выше уже отмечалось, что
так как частица обладает еще до испарения поверхностной энергией

24 rπ⋅σ (σ – удельная поверхностная энергия), то полная энергия, не-
обходимая для испарения, оказывается уменьшенной на эту величину.
Соответственно, энергия испарения на атом уменьшена на величину
3σΩ/r (Ω – атомный объем). Следовательно, для частицы радиуса r
энергия образования вакансий по сравнению со значением для мас-
сивных образцов уменьшена, как и энергия испарения, на величину

r
Er

Ωσ
−=∆

3 . (6.9) 
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Из равенства выражений (6.8) и (6.9) следует, что эффективное от-
рицательное давление равно

vVr
P Ω

⋅
σ

−=∆
3 . (6.10) 

Значения эффективного давления, вычисленные при помощи этого
выражения (6.10), хорошо согласуются со значениями, полученными на
основании данных по понижению температуры плавления (6.7).  

Следовательно, если воспользоваться экспериментальными
данными по уменьшению температуры плавления малых частиц зо-
лота, т. е. сопоставить частице радиуса r температуру ее плавления,
то можно построить зависимость температуры плавления от давле-
ния, которое в случае малых частиц будет «отрицательным». Такая
зависимость приведена на рис. 6.5 (штрихпунктирная линия), где
также приведена зависимость температуры плавления массивных
кристаллов при повышенных давлениях согласно данным [28]. По-
добная зависимость получается и для индия с учетом данных работ
[103, 104]. Видно, что указанные зависимости являются продолжени-
ем друг друга в соответствующую область давлений, что еще раз
подтверждает вывод о том, что переход к малым частицам можно
рассматривать как приложение к массивным кристаллам гидроста-
тического давления растяжения или «отрицательного» давления.

Рис. 6.5. Зависимость температуры плавления золота от давле-
ния. Сплошная линия – данные работы [28], штрихпунктирная
линия построена согласно выражению (6.10) и данным работы [57] 

На основании анализа обширных экспериментальных данных по
температуре перехода в сверхпроводящее состояние в малых части-
цах и тонких пленках Ю. И. Веснин [52] показал, что малые частицы
и тонкие пленки обладают уменьшенной плотностью по сравнению
с массивными образцами.
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Поскольку для малых образцов критическая температура Тс
с уменьшением их размера повышается, а для массивных образцов

,0)/( 0 <∂∂ =pc pT то повышение Тс при переходе от массивных образ-
цов к образцам малых размеров в соответствии с соотношениями
Эренфеста для перехода второго рода эквивалентно действию от-
рицательного давления.

Так как переход от массивных к малым образцам, как было пока-
зано выше, эквивалентен действию эффективного отрицательного дав-
ления, то размерная зависимость температуры сверхпроводящего пе-
рехода, вероятно, может быть сведена к зависимости от давления.

На основании изложенных выше представлений в качестве при-
мера в [94] рассмотрена зависимость критической температуры Тс
от толщины пленок алюминия, полученная в работе В. Еременко
с сотрудниками [96], и от размера кристаллов в пленках алюминия,
полученная в работе В. Абелес с сотрудниками [97].  

Данные работы [96] выбраны потому, что в них изучены наибо-
лее совершенные пленки и в значительной степени удалось изба-
виться от влияния дополнительных факторов, определяющих по-
вышение Тс. По этим данным построена зависимость критической
температуры Тс от величины изменения эффективного давления
(рис. 6.6), вычисленного при помощи выражения

h
VP v

h
/2 Ωσ

−=∆ (6.11) 

для пленок соответствующей толщины h. Из рис. 6.6 видно, что при
толщинах пленок ≥ 30 Å экспериментальные точки укладываются на
прямую (штриховая линия), для которой К/бар.0,310)/( 5

0 −=⋅∂∂ =pc PT
Для массивных образцов К/бар9,210)/( 5

0 −=⋅∂∂ =pc PT , т. е. наблю-
дается хорошее совпадение зависимостей.

При уменьшении толщины ниже ~ 30 Å (∆Ρ ≈ – 25 К/бар) наблю-
дается значительное отклонение от линейной зависимости, и в даль-
нейшем Тс весьма слабо повышается с изменением давления. Это
может быть связано как с тем, что величина PTc ∂∂ / зависит от дав-
ления, так и с нарушением сплошности пленки, т. е. при дальнейшем
уменьшении толщины пленки вследствие нарушения её сплошности
характерный размер меняется слабо. При таких толщинах отклонение
от линейной зависимости может быть обусловлено также тем, что
уже сама поверхностная энергия пленки уменьшается.

В работе В. Абелес также было обнаружено, что с уменьшением
размера кристаллов наблюдается повышение Тс. Так, при размере
кристаллов 1000, 800 и 45 Å критическая температура Тс оказалась
равной 1,26; 1,6 и 2,3 К соответственно. Принимая, что указанные
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кристаллы являются равноосными, при помощи выражения (6.11) 
вычислены значения изменения ∆Р, которые, соответственно, равны
-1,82; -10,13 и -40,53 К/бар. Значения Тс для указанных размеров
кристаллитов при соответствующих величинах ∆Р показаны на
рис. 6.6 треугольными точками, близки к результатам для пленок.

Рис. 6.6. Зависимость температуры сверхпроводящего перехода от
давления для пленок и частиц алюминия (∆ – [97] " – [96]) 

Таким образом, из изложенного следует, что повышение критиче-
ской температуры Тс сверхпроводящих малых образцов с уменьшением
их размеров, если они препарированы в условиях, когда сведено к ми-
нимуму влияние неравновесных дефектов различного типа, может
быть сведено к зависимости Тс от давления. Это, вероятно, позволит
в сочетании с исследованиями зависимости температуры Дебая от
размера образцов получить новые сведения, необходимые для понима-
ния накопленных экспериментальных данных и для дальнейшего раз-
вития микроскопической теории и практики сверхпроводимости.

Необходимо также отметить следующее. Повышение Тс с увеличе-
нием дисперсности имеет место в материалах, в которых точка пере-
хода в массивных образцах понижается с ростом внешнего давления.
Поэтому при разработке новых сверхпроводящих композиционных ма-
териалов на основе ультрадисперсных систем перспективными могут
оказаться именно такие, для которых в массивных образцах Тс понижа-
ется с увеличением внешнего давления.

6.3. Вакансионный размерный эффект
6.3.1. Объем и энергия образования вакансий
Среди дефектов кристаллического строения только вакансии яв-

ляются термодинамически равновесными, так как их образование по-
вышает энтропию кристалла. Поскольку вакансии возникают путем те-
пловых флуктуаций, то при каждой температуре существует некоторая
равновесная концентрация их, отвечающая минимуму свободной энер-
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гии кристалла. Так, согласно [1], для равновесной концентрации вакан-
сий в макроскопическом кристалле С0 справедливо выражение







−=

kT
EAC vexp0 , (6.12) 

где A = exp(∆S/k) – множитель, связанный с изменением частоты
колебаний окружающих атомов при образовании вакансии, а Ev –
энергия образования вакансии.

При описании многих процессов и явлений, протекающих
в твердых телах, роль вакансий является определяющей. Поэтому
необходимо знание основных характеристик вакансий, а именно
объема вакансии Vv и энергии их образования Ev. Для нахождения
этих величин наряду с теоретическими вычислениями [37, 38] и экс-
периментальными методами [39, 40] используются и различные по-
луэмпирические соотношения между тепловыми и термодинамиче-
скими величинами [40]. Среди экспериментальных методов опреде-
ления концентрации вакансий в металлах наибольшее распростра-
нение получили методы, основанные на измерении электропровод-
ности и теплового расширения при высоких температурах, запасен-
ной энергии закаленных образцов, изменения объема при отжиге за-
каленных образцов, добавочного сопротивления образцов после де-
формации, облучении или закалки, аннигиляции позитронов и изме-
рении теплоемкости при высоких температурах.

Полученные значения концентрации вакансий в металлах при
температуре плавления достигают величины порядка процента [43], 
а существовавшие ранее представления о малости равновесных кон-
центраций вакансий были, вероятно, связаны с тем, что для ее опре-
деления использовались методы, дающие заниженные значения
концентраций вакансий, при этом для ограниченного числа исследо-
ванных металлов (например, совершенно не было данных об энер-
гиях образования и концентрациях вакансий в тугоплавких метал-
лах). Кроме того, в работах [41, 43] показано, что большие значения
предэкспоненциального множителя, приводящие к высоким концен-
трациям вакансий, находятся в согласии с экспериментальными
данными по самодиффузии и испарению металлов и вполне объяс-
нимы в рамках существующих теорий [37].  

Авторы работы [40] обратили внимание на то, что энергия об-
разования вакансий Ev для металлов с одинаковой структурой оказа-
лась прямо пропорциональна температуре плавления Ts, т. е.

Ev = γTs , (6.13) 
γ – коэффициент пропорциональности, зависящий от типа структуры.

Теоретически на существование такой зависимости указывали
еще Френкель [1] и Фридель [73]. В силу важности этого соотноше-
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ния для развития теории плавления оно нуждалось в эксперимен-
тальной проверке для большого числа металлов, что и было сделано
в работе [45]. На примере 28 металлов была показана справедли-
вость соотношения (6.13) и установлено, что если построить зави-
симость энергии образования вакансий от температуры плавления,
то экспериментальные точки хорошо укладываются на прямую
(рис. 6.7), которая описывается приближенным соотношением

Ev/Ts = const = 8,33⋅10-4 эВ/К. (6.14) 

Рис. 6.7. Зависимость энергии образования вакансий от темпера-
туры плавления [45] 

Наряду с экспериментальными методиками для определения
энергии образования вакансий широко используются различные
теоретические подходы и представления. В последние годы заметно
возрос интерес к вычислению термических свойств веществ с помо-
щью машинного моделирования. Наиболее общий и прямой путь – 
вычислить свободную энергию, из которой могут быть получены все
равновесные термодинамические свойства. При этом используются
различные непрямые методы и приближения [46, 47, 48]. Однако
полного согласия с экспериментом в настоящее время достичь не
удается; для одних металлов наблюдается хорошее согласие, в то
время как для других имеет место заметное расхождение. Так, со-
гласно результатам работы [47], для гцк-металлов вычисленные
значения коррелируют с экспериментальными, а для металлов
с оцк-структурой существенно отличаются. Например, для ванадия
вычисленная энергия образования вакансий Ev = 3,06 эВ, в то время
как эксперимент дает Ev = 2,1 эВ, т. е. в полтора раза ниже; для хро-
ма получено Ev = 2,86 эВ, а экспериментально измеренное Ev = 2 эВ.

Для оценки указанных величин применяются также различные
полуэмпирические подходы. Так, в работах [37, 49] предложен метод
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для вычисления энтропии Sv, объема Vv и энергии Ev образования ва-
кансии с использованием микроскопических и термодинамических
параметров вещества. В работе [37] также вычислен объем и энер-
гия образования вакансий в криокристаллах. При этом из получен-
ных результатов обращает внимание на себя следующее обстоя-
тельство. Если для типичных металлов объем вакансии всегда
меньше объема атома, то в криокристаллах наблюдается другая си-
туация: объем вакансии больше атомного объема. Пользуясь вычис-
ленными значениями энергии и энтропии образования вакансии
в работе [37] для криокристаллов можно с помощью (6.12) оценить
концентрацию вакансий в них при температуре плавления, которая
оказалась равной примерно 26 %. В то же время, согласно данным
теоретической работы [59] в рамках модели связанной системы
атомов с закрепленными узлами, суть которой состоит в том, что
удаление атома из системы не изменяет положения атомов, грани-
чащих с образовавшейся вакансией, получено, что одна вакансия
жидкого инертного газа приходится на 5,6 ± 0,2 атомов. Это соот-
ветствует концентрации вакансий ≈18 % в точке плавления.

В работе [37] также указывается на возрастание величины Vv/Ω
при повышении температуры, что согласуется с ранее предсказан-
ным возрастанием объема вакансии в натрии [62]. Причем для тем-
пературной зависимости Vv/Ω получено выражение [62] 
 Vv/Ω = 0,2733 + 2,235⋅10-6T2, (6.15) 
справедливое в области температур от 90 до 300 К.

В то же время оказывается, что если проанализировать выраже-
ния для энергии образования вакансий в малых частицах [31], то на
их основе можно оценить объем вакансии. При этом достаточно
воспользоваться понижением температуры плавления малых частиц
с уменьшением их размера [89].  

Так, например, для нахождения энергии образования вакансии
Ev используется пропорциональность ее температуре плавления Ts
(6.13). При изменении температуры плавления на величину ∆T, на-
пример, при переходе от массивных образцов к малым частицам,
соответственно изменится и энергия образования вакансии

TEr ∆γ=∆ . (6.16) 

Из (6.16) с учетом (6.13) следует, что уменьшение энергии обра-
зования вакансий в малой частице пропорционально относительно-
му понижению ее температуры плавления, а именно

s
vr T

TEE ∆
⋅=∆ . (6.17)
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С другой стороны, как было показано выше, переход от массивных
образцов к малым частицам, сопровождающийся понижением темпе-
ратуры плавления на величину ∆T = Tr – Ts, эквивалентен действию эф-
фективного давления ∆P. Этому давлению соответствует изменение
энергии образования вакансий, определяемое выражением (6.8). Выра-
жение (6.8) для изменения энергии образования вакансий с учетом вы-
ражения (6.7) для эффективного давления преобразуется к виду

v
s

sr
r V

T
TTE

δΩ
λ−=∆ (6.18) 

(здесь ∆V/Ω= δ – относительное изменение объема при плавлении).  
Из равенства значений ∆Ev, вычисленных с использованием вы-

ражений (6.17) и (6.18) следует соотношение для относительного
объема вакансии

δ
λ

=
Ω

vv EV . (6.19) 

В это выражение входят хорошо известные для большинства
веществ величины, а именно энергия образования вакансий, теплота
плавления и относительное изменение объема при плавлении. В си-
лу этого понятно, что оно позволяет оценить объем вакансии вблизи
температуры плавления (таблица 6.1). Из таблицы видна корреля-
ция вычисленных значений с имеющимися в литературе данными.
Это указывает на правомерность использования выражения (6.19) 
для оценки объема вакансии.

Как уже отмечалось, в силу аналогии процессов испарения и об-
разования вакансий, энергия образования вакансий для сферической
частицы, как и энергия испарения, уменьшена на величину, опреде-
ляемую выражением (6.9).  

Из равенства величин уменьшения энергии образования вакан-
сий ∆Er, полученных при помощи выражений (6.17) и (6.9), т. е. из

rT
TE s

s
v

Ωσ
−=∆

⋅
3 , (6.20) 

с учетом размерного понижения температуры плавления в модели
тройной точки следует соотношение для энергии образования ва-
кансий [89] 

( ) sl
vE

σδ+σ−
Ωλ=

3/11
. (6.21) 

Здесь σs и σl – удельные поверхностные энергии твердой и жид-
кой фаз соответственно при температуре плавления частицы Tr.
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Следовательно, зная σl, σs и δ, можно оценить значение Ev. За-
метим, что в (6.21) входит поверхностная энергия жидкой фазы ни-
же температуры плавления массивного образца, которая определе-
на лишь для некоторых легкоплавких металлов при небольших пе-
реохлаждения. Поэтому σl находилась путем экстраполяции, право-
мерность которой показана в [66]. Результаты оценок приведены
в таблице 6.1. Некоторое различие возможно связано с тем, что
в литературе имеются данные по σs, как правило, вблизи температу-
ры плавления. В этой области температур, во-первых, зависимость
σs(T) уже не линейна, а во-вторых, точность величин, оцененных на
основании выражения (6.21), существенно ниже. В принципе при на-
личии данных по температурной зависимости σs(T) в области тем-
ператур, где σs(T) линейна (т. е. вдали от Ts), можно, вероятно, оце-
нить не только значение Ev, но и ее температурную зависимость.

Таблица 6.1 
Значения объема вакансии Vv/Ω, и энергии образования вакансий,

вычисленные согласно выражениям (6.19) и (6.21), а также
литературные данные [37, 40, 42, 45, 74, 83] 

Vv/Ω, литер. данныеЭлемент Ev, эВ [45] Ev, эВ вычисл.
по (6.21) 

Vv/Ω вычисл.
по (6.19) теорет. [45] экспер. [40] 

Ag 0,92 0,71 0,3 0,370 0,5  
Au 1,08 0,8 0,43 0,315 0,5  
Al 0,77 [74] 0,68 0,46 0,414 0,5 
Cu 1,11 [74] 0,7 0,35 0,47 [62] - 
Pt 1,58 1,16 0,53 0,274 0,5  
In 0,53 0,5 0,31 0,26 0,39 
β-Sn 0,52 0,4 0,16 0,235 - 
Pb 0,49 0,35 0,33 0,273 0,5 
Fe - 1,01 - - - 
Bi - 0,41 0,12 - - 
Zn 0,54 - 0,34 0,335 0,5 
Ni 1,4 [45] - 0,34 

0,41 
-

0,47 [62] 
-

Cd 0,41 - 0,25 0,262 - 
β-Na 0,42 - 0,38 0,508 0,25 

K 0,25 - 0,26 0,304 0,25 
Rb 0,22 - 0,24 0,252 0,25 
Cs 0,21 - 0,25 0,252 0,25 
Ar 0,0882 [83] - 1,01 - - 
Kr 0,1104 - - 1,546[37] 3.0

15.1 +
− [37] 

Xe 161,36 - - 1,456[37] 1,02-1,04[37]
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6.3.2. Размерная зависимость концентрации вакансий
Поскольку, как было показано выше (раздел 6.2), переход от

массивных образцов к малым частицам, сопровождающийся пони-
жением температуры плавления, эквивалентен действию эффектив-
ного отрицательного давления, он должен сопровождаться соответ-
ствующим увеличением концентрации вакансий в них.

Действительно, при отличии энергии образования вакансий
в малой частице Er от значения для массивных образцов Ev на
величину ∆Er, т. е.

Er=Ev + ∆Er, (6.22) 
концентрация вакансий в частице Cr и в массивном образце C0 свя-
заны очевидным соотношением







 ∆
−=

kT
ECC r

r exp0 . (6.23) 

Здесь величина уменьшения энергии образования вакансий мо-
жет быть вычислена при помощи рассмотренных выше выражений
(6.9), (6.17) и (6.18).  

Если воспользоваться выражениями (6.17) и (6.18), то выраже-
ние (6.23) для соотношения концентраций вакансий в малой частице
и в массивном образце через понижение температуры плавления
может быть представлено в виде








 −=
kT
E

T
TTCC v

s

rs
r exp0 , (6.24) 









Ω
⋅

δ
λ
⋅

−= v

s

rs
r

V
T

TTCC exp0 . (6.25) 

С учетом выражения (6.9), определяющего изменение энергии
образования вакансии через поверхностную энергию, концентрация
вакансий в малой частице описывается соотношением







 Ωσ=

rkT
CCr

3exp0 . (6.26) 

Размерные зависимости концентрации вакансий для частиц золо-
та при T = 300 K, вычисленные при использовании данных по размер-
ной зависимости их температуры плавления [57] и σ = 1600 эрг/см2,
Ω = 17,96⋅10-24см3, λ = 12,372 кДж/моль, Ev = 1,0 эВ, δ = 5,1⋅10-2

и Vv/Ω = 0,43 при помощи выражений (6.24), (6.25) и (6.26) хорошо со-
гласуются между собой (рис. 6.8).  

При этом, например, при T = 300 K и r = 2⋅10-7см вычисления
при помощи выражения (6.26) дают 4

0 102 ⋅≈CCr . Эти оценки пока-
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зывают, что равновесная концентрация вакансий в малых частицах
существенно превышает значения для массивных образцов.

Рис. 6.8. Зависимость концентрации вакансий от размера частиц
золота при 300 К [32],определенная по понижению температуры
плавления с использованием соотношений (6.24) (черные точки)
и (6.25) (светлые точки); а – расчет по (6.26), б и в – расчет по
(6.29) при значениях параметра δ = 3 Å и δ = 4 Å соответственно

В работе [55] авторы в соответствии с существовавшими тогда
представлениями полагали, что частица испытывает также действие
лапласова давления, с учетом которого было получено выражение




















−

Ωσ=
kT
V

Vr
CC v

v
r 23exp0 , (6.27) 

дающее, естественно, несколько заниженные значения концентрации
вакансий.

Рассматривая размерную зависимость концентрации вакансий,
необходимо учитывать, что при очень малых размерах уже сама по-
верхностная энергия начинает зависеть от размера, и если принять
в соответствии с экспериментальными результатами [56] и теорети-
ческими представлениями [58] для нее выражение

)1(0 r
δ−σ=σ (6.28) 

(δ – коэффициент, имеющий смысл ширины зоны перехода частица-
вакуум), то выражение (6.26) преобразуется к виду

( )












 Ωδ−σ
=

rkT
rCCr

13
exp 0

0 . (6.29) 
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На рис. 6.8 (б и в) показаны зависимости концентрации вакансий
от размера частиц золота, вычисленные с использованием выраже-
ния (6.29) при δ = 3 Å и δ = 4 Å. Видно, что значения, вычисленные
по экспериментальным данным о понижении температуры плавле-
ния, располагаются между кривыми б и а.

Необходимо при этом отметить следующее. Приведенные
оценки основываются на представлениях и закономерностях, отно-
сящихся к объемным вакансиям. В то же время известно, что для
частиц размером меньше ~ 100 Å доля поверхностных и приповерх-
ностных атомов может достигать нескольких десятков процентов.
Соответственно, велика роль поверхностных и приповерхностных
вакансий, энергия образования которых значительно меньше энер-
гии образования объемных вакансий.

Изложенные оценки указывают на существенное отличие состоя-
ния наночастиц от макроскопических образцов, которое для них экспе-
риментально практически не осуществимо. Все это позволяет с единых
позиций непротиворечивым образом объяснить многие особенности
физико-химических свойств наночастиц, таких как изменение парамет-
ра решетки, диффузионную активность, релаксационную способность,
увеличение коэффициента термического расширения, каталитическую
активность, размерную зависимость температуры перехода в сверх-
проводящее состояние, уменьшение поверхностной энергии и др.

Ниже на основе изложенных представлений будет кратко рас-
смотрено изменение параметра решетки и диффузионная актив-
ность в наночастицах.

6.3.3. Вакансии и изменение параметра решетки
Действительно, образование вакансии должно вызывать измене-

ние объема кристалла. Во-первых, он возрастает на величину, примерно
равную объему Ω, приходящемуся на узел решетки, из-за того, что изъ-
ятый атом помещается на поверхность. Во-вторых, если вокруг вакан-
сии есть сжатие (расширение), возможно общее сжатие (расширение). 
Таким образом, согласно [74] если приходящееся на узел кристалличе-
ской решетки изменение объема при образовании вакансии составляет
∆Vv = Ω – Vv, то при концентрации вакансий в частице Cr относительное
изменение параметра решетки будет определяться выражением

Ω
∆=−=∆ v

r
VC

a
aa

a
a

3
1

0

0

0

. (6.30) 

Здесь a0 и a соответствуют значениям параметра решетки для
массивного образца и малой частицы. Поскольку для массивных об-
разцов лишь при предплавильных температурах концентрация ва-
кансий достигает значений, способных вызвать наблюдаемое ди-
фракционными методами изменение параметра решетки, а при
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комнатной температуре она составляет, например, для золота ~10-18,
то a0 можно рассматривать как значение параметра для образца без
вакансий. Для малых частиц, как видно будет из дальнейшего, кон-
центрация вакансий может оказаться достаточной для описания на-
блюдаемого уменьшения параметра решетки.

Из выражения (6.30) видно, что если объем вакансии меньше
объема атома (∆Vv = Ω – Vv > 0), то параметр решетки уменьшается,
а если он больше, чем объем атома (такая ситуация наблюдается
для наночастиц отвердевших инертных газов), то параметр решетки
увеличивается при уменьшении размера частиц.

Концентрация вакансий в малых частицах, как отмечалось выше,
существенно превышает значение для массивных образцов. Однако есте-
ственен вопрос: достаточно ли этого увеличения концентрации вакансий
для того, чтобы вызвать наблюдаемое изменение параметра решетки?

Если воспользоваться выражением (6.26) и учесть выражение
для концентрации вакансий в массивном кристалле (6.12), то соот-
ношение для относительного изменения параметра решетки (6.30) 
преобразуется к виду







 Ωσ







−






 ∆

Ω
∆=∆

rkTkT
E

k
SV

a
a vv 3expexpexp

3
1

0

. (6.31) 

Принимая в соответствии с [37, 41], например, для золота А ≈ 0,5 
и учитывая, что при T = 300 K значение exp(-Ev/kT) ∼ exp(-40) и для
частицы с r ∼ 2⋅10-7см множитель exp(3σΩ/rkT) ∼ exp(10), очевидно,
что имеющихся вакансий явно недостаточно для обеспечения изме-
ряемого дифракционными методами уменьшения параметра решетки.

Это противоречие, как видно будет из дальнейшего, представ-
ляется кажущимся, поскольку для таких частиц определяющими яв-
ляются прежде всего поверхностные и приповерхностные вакансии с
соответствующей энергией образования.

Для анализа экспериментальных данных воспользуемся выра-
жением (6.31), преобразовав его с учетом размерной зависимости
поверхностной энергии (6.28) к виду

( )
rkT

r
kT
EA

a
a v

Ωα−σ
+−=







 ∆ 13
lnln 0

0

, (6.32) 

где 





 ∆

Ω
∆=

k
SVA v exp

3
1 .

Представим имеющиеся экспериментальные данные по умень-
шению параметра решетки в малых частицах, например серебра

и никеля, в координатах « ra
a 1ln

0
−




∆ ». 
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Как видно из рис. 6.9, характер полученных зависимостей в облас-
ти размеров от массивного кристалла до частицы радиусом примерно
30 Å близок к линейному. Следовательно, согласно выражению (6.32), 
в этой области вклад размерной зависимости поверхностной энергии
еще мал, и по наклону этой кривой можно определить значение по-
верхностной энергии для сравнительно больших частиц, а по откло-
нению её от линейной – параметр α, определяющий ее размерную за-
висимость и имеющий смысл ширины зоны перехода малая частица – 
вакуум. Такие оценки показали, что полученные зависимости по из-
менению параметра решетки удовлетворительно описываются выра-
жением (6.32) при значениях поверхностной энергии и параметра α,
приведенных в таблице 6.2. Для теоретической оценки параметра α
использовалось соотношение [70] 

α/2 = 0,916⋅Ω1/3. (6.33)

Рис. 6.9. Размерная зависимость параметра решетки в координа-

тах « ra
a 1ln

0
−




∆ » для серебра (а) и никеля (б) (', !, $, ! –

данные [15, 16, 26, 69, 90, 91, 93])

Видно удовлетворительное согласие найденных значений по-
верхностной энергии и параметра α с литературными данными, что
указывает на возможность определения указанных величин по дан-
ным о размерной зависимости параметра решетки в малых частицах.

Экстраполяция полученных зависимостей на рис. 6.9  до пересече-
ния с осью ординат позволяет определить энергию образования вакан-
сий Ev (см. таблицу 6.2), которая оказалась равной ~ 0,3 эВ, в то время
как энергия образования объемных вакансий для массивных образцов
этих металлов составляет примерно 1 эВ. Следуя работе [92], ниже рас-
сматриваются возможные причины столь существенного различия и
обсуждается размерная зависимость энергии образования вакансий.
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Для оценки размерной зависимости энергии образования вакан-
сий можно снова воспользоваться тем фактом, что энергия образо-
вания вакансий пропорциональна температуре плавления (6.13). Так
как частица радиуса r плавится при более низкой температуре, то
для нее энергия образования вакансий Er при неизменности типа
кристаллической структуры определяется выражением

s

r
vr T

TEE = . (6.34) 

Таблица 6.2 
Значения энергии образования вакансий, поверхностной энергии
и параметра α, вычисленные из экспериментальных данных по

уменьшению параметра решетки в малых металлических частицах

σ0, мДж/м2 α, Å
Система Ev, эВ

вычисл. лит. [75] вычисл. теорет. (6.33) 

Au/C 0,31 1400 1450±80 5,5 4,7 

Ag/C 0,32 1450 1140±90 6,6 4,72 

Al/C 0,24 1150 1140±200 8,5 4,67 

Cu/C 0,26 1500 1750±89 6,0 4,17 

Ni/C 0,3 1860 1860±190 5,5 4,07 

На рис. 6.10 представлена зависимость Er от размера частиц
в координатах «Er/Ev – 1/r», построенная по экспериментальным
данным по понижению температуры плавления малых частиц золо-
та [57] и которая, естественно, относится главным образом к объ-
емным вакансиям. Такие же зависимости получаются и для Sn, Bi, 
Pb, In и Al, для частиц которых имеются количественные измерения
температуры плавления.

Размерная зависимость энергии образования вакансий может
быть оценена также исходя из молекулярно-кинетических представ-
лений при помощи выражения (6.9). На рис. 6.10 указанная зависи-
мость приведена для золота при σ = 1500 эрг/см2 и Ω = 16,96·10-24см3

(сплошная линия). Видно, что она хорошо совпадает с данными, вы-
численными по понижению температуры плавления малых частиц.

С другой стороны, если принять, что размерное уменьшение па-
раметра решетки в малых частицах вызвано увеличенной концен-
трацией вакансий в них, то из экспериментальных данных по умень-
шению параметра решетки малых частиц можно также оценить



248

размерную зависимость энергии образования вакансий. Зависимость
Er от r, вычисленная в [92] при помощи выражения







∆Ω
∆= K

Sv
r e

a
aVkTE 0

3
1ln , (6.35) 

приведена на рис. 6.10. Видно, что она расположена значительно ниже
зависимости, рассчитанной по понижению температуры плавления.

Указанное различие, вероятно, обусловлено следующим. Для
малых частиц размером менее 100 Å, для которых электронографи-
чески наблюдается уменьшение параметра решетки, количество по-
верхностных и приповерхностных атомов может достигать несколь-
ких десятков процентов. Поэтому для них определяющими будут
поверхностные и приповерхностные вакансии с соответствующей
энергией образования, на что указывают следующие оценки.

Рис. 6.10. Размерная зависимость энергии образования вакансий для
малых частиц (□ – вычисления по понижению температуры плавле-
ния малых частиц золота [57], сплошная линия – соответствует
выражению (6.9), штрихпунктир – расчет на основании данных по
межзеренной диффузии [76], o, ▲, $, ∇ – значения, вычисленные по
уменьшению параметра решетки малых частиц золота, серебра, меди
и никеля соответственно, ■ – экспериментально измеренное значение
энергии активации миграции поверхностных вакансий никеля [78]) 

Для атомов на поверхности (111) массивных гцк-монокрис-
таллов число разорванных связей составляет 3 (рис. 6.11). При обра-
зовании адсорбированного атома путем перевода его из поверхно-
стного слоя, где он имеет 9 соседей, на поверхность с одновремен-
ным возникновением вакансии разрывается 6 связей, поскольку ада-
том имеет 3 связи. Такому процессу соответствует энергия ~ 0,7 эВ
при энергии образования объемных вакансий ~ 1 эВ. Это согласует-
ся с экспериментальными результатами для грани (111) монокри-
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сталлов меди [81, 82]. Энергию образования поверхностных вакан-
сий можно оценить как разность между энергией атома «в поверхно-
сти» и энергией в изломе, где атом имеет 6 соседей и куда необхо-
димо поместить удаленный из поверхности атом для образования
вакансии. При этом из 9 связей разрывается 3 и, соответственно,
энергия образования поверхностных вакансий будет ~ 0,33 эВ.

При уменьшении размеров кристаллов число разорванных свя-
зей, как было показано в работе [77], для атомов на поверхности гцк-
многогранника Вульфа для очень малых частиц увеличивается и
достигает 6. При этом уменьшается и энергия образования поверх-
ностных вакансий до ~ 0,3 эВ, поскольку для таких малых частиц при
возникновении поверхностных вакансий разрывается 2–3 из имею-
щихся 6 связей.

Рис. 6.11. Число ближайших соседей на поверхности (111) гцк-
кристалла [101] 

Приведенные оценки согласуются с имеющимися эксперимен-
тальными результатами. Так, например, в работе [78] на основании
изучения дефектов на поверхности никеля в процессе ионной бом-
бардировки для энергии активации миграции поверхностных вакан-
сий получено значение 0,25 эВ. Кроме того, согласно эксперимен-
тальным данным по межзеренной диффузии [76, 79], для межзерен-
ных границ энергия образования и энергия перемещения вакансий
уменьшаются по сравнению с их значением в объеме. При этом для
металлов с гцк-решеткой отношение энергии активации диффузии
по границам зерен к энергии активации объемной диффузии состав-
ляет 0,35–0,55. Если принять, что минимальное значение 0,35 спра-
ведливо и для отношения энергии образования поверхностных ва-
кансий к энергии образования объемных вакансий для малых частиц,
то на основании размерной зависимости энергии образования объ-
емных вакансий, полученной по понижению температуры плавления



250

малых частиц, может быть вычислена размерная зависимость энер-
гии образования поверхностных вакансий (штрихпунктирная линия
на рис. 6.10). Видно, что эти значения энергии образования поверх-
ностных вакансий лежат несколько выше значений, полученных из
экспериментальных данных по уменьшению параметра решетки
в малых частицах. Такое различие, вероятно, обусловлено не только
рассмотренным выше изменением координации атомов с уменьше-
нием размеров частиц, но, как было показано в многочисленных
машинных экспериментах, и с уменьшением самой энергии связи на
атом по модулю при уменьшении числа атомов в частице [2].  

Если экстраполировать экспериментальные данные по измене-
нию энергий образования объемных и поверхностных вакансий в сто-
рону меньших размеров, то оказывается, что энергия образования
объемных вакансий убывает быстрее и при некотором размере час-
тиц она совпадает с энергией образования поверхностных вакансий,
т. е. уже нельзя разделять вакансии на поверхностные и объемные.
Этот размер составляет примерно 10 Å, что согласуется с литера-
турными данными [76], и соответствует, вероятно, ширине зоны пе-
рехода вакуум-частица. Об этом наглядно свидетельствует приве-
денная на рис. 6.12 зависимость отношения энергии образования по-
верхностных вакансий, вычисленная по уменьшению параметра ре-
шетки, к энергии образования объемных вакансий, рассчитанной по
понижению температуры плавления.

Рис. 6.12. Размерная зависимость отношения энергий образования
поверхностных и объемных вакансий.

Здесь уместно отметить, что при исследовании малых кристал-
лов ионных соединений типа NaCl был обнаружен новый размерный
эффект, состоящий в том, что с уменьшением размеров кристалликов
объемные дефекты в них по своим характеристикам преобразуются
в поверхностные [80]. В пользу этого свидетельствует также результа-
ты анализа поверхностных свойств кластеров с плотной упаковкой в
рамках различных моделей [64] и анализ плавления кластеров с пар-
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ным взаимодействием атомов методами молекулярной динамики
[59]. При этом показано [64], что при комнатной температуре вакан-
сии в основном возникают на поверхности кластера, откуда атомы
переходят на внешние незаполненные оболочки кластера. Это нару-
шает замкнутую структуру кластера, соответствующую нулевой тем-
пературе, когда последовательно заполняется одна из оболочек кла-
стера и после ее заполнения идет застройка следующей. При повы-
шении температуры новая оболочка начинает заполняться до того,
как полностью заполнилась предыдущая оболочка, т. е. при комнат-
ной температуре во внутренних оболочках образуются вакансии. Это
приводит к тому, что энергия связи атома изменяется более плавно
с увеличением размера кластера. При этом, хотя энергия образования
вакансии во внутренней оболочке при T = 0 более чем в два раза пре-
вышает энергию образования вакансий на поверхностной оболочке в ра-
боте [64] показано, что при повышении температуры эта разница не
столь велика. В [64] это объясняется взаимодействием, в результате
которого вакансии внешней оболочки превращаются в вакансии внут-
ренней оболочки. Все изложенное указывает на то, что вычисленные
значения энергии образования вакансий относятся к поверхностным
вакансиям и в малых частицах, для которых доля поверхностных и при-
поверхностных атомов, как уже отмечалось, может достигать несколь-
ких десятков процентов, уменьшение параметра решетки обусловлено
в основном поверхностными и приповерхностными вакансиями.

6.3.4. О связи изменения параметра решетки
с относительным объемом вакансии
Из изложенного выше следует, что размерная зависимость па-

раметра решетки гцк-металлов, заключающаяся в его уменьшении
при уменьшении размера частиц, удовлетворительно описывается
в рамках вакансионного механизма. Важным для его обоснования
представляются исследования наночастиц криокристаллов (Ar, Xe, 
Ne, Kr). Электронографические исследования таких частиц показа-
ли, что параметр решетки, коэффициент линейного расширения,
среднеквадратичные амплитуды колебаний атомов для них выше
соответствующих объемных величин [84]. При этом установлено,
что частицы криокристаллов с характерным размером более 20 Å 
обнаруживают тот же тип кристаллической структуры, что и в соот-
ветствующих массивных образцах. Относительное увеличение пара-
метра решетки при T = 6 K составляло: для Xe – 0,25 %; Kr – 0,23 %; 
Ar – 0,08 % [88]. В случае конденсатов Ne изменение параметра
решетки обнаружено не было, что может быть объяснено как от-
носительно высокой температурой эксперимента, так и сравни-
тельно большой толщиной пленки (средний размер блоков со-
ставлял 80–90 Å).  
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Рассмотрим, как наблюдаемое увеличение параметра решетки
криокристаллов описывается в рамках вакансионного механизма.
Как было показано выше (см. раздел 6.3.1), объем вакансии для крио-
кристаллов больше объема атома. Следовательно, при переходе от
массивных образцов к малым частицам криокристаллов вследствие
возрастания концентрации вакансий в них, в соответствии с выра-
жением (6.30), должно наблюдаться увеличение параметра решетки
при уменьшении их размера (∆Vv = Ω – Vv < 0). Величину этого из-
менения можно оценить при помощи выражения (6.31). Так, для Xe: 
a = 6,2 Å [86], Vv/Ω = 1,023, S/k = 6,44, Ev = 0,108 эВ, T = 161,36 K [37], 
Ω = 0,057463 нм3 [85]. Параметр α оценивался при помощи эмпири-
ческого выражения (6.33), которое дает значения, близкие к экспе-
риментальным. Величину поверхностной энергии малых частиц
криокристаллов можно оценить пользуясь соотношением, получен-
ным в работе [44] 
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σ
σ−σ , (6.36) 

где Qm и Qe – скрытые теплоты плавления и испарения соответст-
венно, σl = 18 мДж/м2 при T = 161,36 K [86]. Следовательно, соглас-
но выражению (6.31) с учетом размерной зависимости поверхност-
ной энергии (6.28) для относительного увеличения параметра ре-
шетки в малой частице Xe с r = 20 Å при T = 161,36 K получается
значение ~ 0,46 %. Экспериментально измеренное относительное
увеличение параметра решетки малых частиц Xe с r = 20 Å при
T ≈ 10 K составляет 0,3 % [84]. Отметим, что, согласно результатам
работ [84, 88], относительное увеличение параметра решетки в час-
тицах криокристаллов наблюдалось лишь при температурах ниже
50 К для Xe. При дальнейшем повышении температуры вплоть до
сублимации образцов, вследствие коалесценции островков, значения
параметра решетки в конденсатах и массивных кристаллах совпада-
ли. Поэтому приведенные выше оценки относительного увеличения
параметра решетки следует рассматривать как качественные, по-
скольку значения большинства термодинамических величин для
криокристаллов если и известны, то лишь при температурах, близ-
ких к температуре плавления.

Таким образом, рассмотренные оценки указывают на то, что
в случае, если объем вакансии меньше объема атома, то наблюдает-
ся уменьшение, а в случае, когда объем вакансии больше объема
атома, – увеличение параметра решетки малых частиц с уменьшени-
ем их характерного размера.
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6.4. Диффузионная активность в наночастицах
Существует большое количество работ, посвященных исследо-

ванию диффузии в конденсированных пленках, в том числе и в нано-
объектах. Обсудить детально накопленные при этом эксперимен-
тальные данные практически невозможно. Рассмотрим лишь, как
экспериментально наблюдаемое увеличение коэффициента диффу-
зии можно описать в рамках вакансионнного механизма.

Вероятно, впервые на увеличение коэффициента диффузии в ма-
лых частицах, обусловленное увеличением концентрации вакансий
в них по сравнению с массивными образцами, было указано в работе
[94] на основании анализа размерного понижения температуры
плавления. Однако в этой работе при оценке концентрации вакан-
сий наряду с увеличением ее за счет уменьшения энергии связи
предполагалось, что с уменьшением размера частиц возрастающее
давление Лапласа вызывает уменьшение концентрации вакансий.
Поэтому результирующая концентрация вакансий оказалась не-
сколько заниженной.

Для нахождения размерной зависимости коэффициента диффу-
зии в малых частицах при осуществлении ее вакансионным меха-
низмом [95] необходимо знание концентрации вакансий в них. Для
массивных объектов связь между коэффициентами атомной D и ва-
кансионной vD самодиффузии при равновесной концентрации ва-
кансий oC определяется выражением [95]  

vo DCD ⋅= . (6.37)

Если же концентрация вакансий истC по отношению к равно-
весному значению для массивных образцов каким-либо образом
увеличена, а именно

o

oист

o С
СС

С
С −=∆ , (6.38)

то истинный коэффициент диффузии истD выражается через его
равновесное значение для массивных образцов соотношением
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При концентрации вакансий в малой частице истr CC = в соответ-
ствии с выражениями (6.38) и (6.39) коэффициент диффузии ато-
мов в частице истr DD = связан с его равновесным значением для
массивных образцов соотношением
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r
r C

CDD = , (6.40)

где Cr определяется выражением (6.23).  
Из этого выражения видно, что коэффициент диффузии атомов

в малых частицах является размернозависимой величиной, опреде-
ляемой концентрацией вакансий в них, которая зависит от размера.
С учетом выражений (6.24)–(6.26) для концентрации вакансий из
(6.37) получаются следующие соотношения для размерной зависи-
мости коэффициента диффузии:
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На рис. 6.13 представлены вычисленные таким образом размер-
ные зависимости коэффициента диффузии атомов для частиц золо-
та при Т = 300 К. При вычислениях использованы данные по раз-
мерной зависимости температуры плавления частиц золота [1, 57] 
и σ = 1600 эрг/см-2, Ω = 17,96ּ10-24 см3, λ = 12,372 кДж/моль, Ev = 1,0 эВ,
δ = 5,1ּ10-2 и Vv/Ω = 0,43 [10]. Из рис. 6.13 видно, что полученные за-
висимости хорошо согласуются между собой.

а б
Рис. 6.13. Зависимость коэффициента объемной (а) и поверхност-
ной (б) диффузии от размера частиц золота при T = 300 К.

Необходимо отметить, что приведенные выше оценки основы-
ваются на представлениях и закономерностях, относящихся к объем-
ным вакансиям. В то же время для частиц менее ~100 Å, как уже от-
мечалось, велика роль поверхностных и приповерхностных атомов и,
соответственно, поверхностных и приповерхностных вакансий. В силу
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того, что энергия образования поверхностных вакансий меньше энер-
гии образования объемных, реальная диффузионная активность ма-
лых частиц будет существенно превышать полученные выше оценки.
В пользу этого свидетельствует также обнаруженный в работе [80] 
новый размерный эффект, заключающийся в преобразовании в малых
частицах объемных дефектов в поверхностные. Это вытекает также
из исследований уменьшения параметра решетки в малых частицах
в островковых вакуумных конденсатах некоторых гцк-металлов (Cu, 
Ag, Au, Al и Ni) и их анализа с использованием вакансионного меха-
низма [90]. Вычисленные по уменьшению параметра решетки малых
частиц значения энергии образования поверхностных и приповерхно-
стных вакансий позволяют оценить размерную зависимость коэффи-
циента поверхностной диффузии. Такая зависимость для золота при
Т = 300 К приведена на рис. 6.13б. Из рис. 6.13 видно, что с уменьше-
нием размера частиц коэффициенты объемной и поверхностной
диффузии существенно превышают коэффициент объемной диффу-
зии для массивных образцов и, например, для частиц размером 5 нм
это увеличение составляет 102 и 1015 раз соответственно.

Такое значительное увеличение коэффициента диффузии нахо-
дит и экспериментальное подтверждение. Так, например, в работе
[99] был обнаружен эффект обращения потока вакансий в случае, ко-
гда один из компонентов находится в виде конденсированной нано-
дисперсной пленки. Такой вывод был сделан согласно измерениям
микротвердости в диффузионной зоне. В случае же обычных мас-
сивных образцов преимущественный поток вакансий соответствовал
термодинамическим критериям, т. е. был направлен из металла
с меньшей теплотой испарения. Однако получить количественные
данные в работе [99] не удалось.

Такие данные получены значительно позже в работе [98], в ко-
торой при исследовании диффузии Bi и Au в образцы Cu, изготов-
ленные прессованием нанокристаллов размером ~ 5 нм, было обна-
ружено увеличение коэффициента диффузии примерно на 10–12 по-
рядков по сравнению с массивными образцами литой меди. А в ра-
боте [102] при исследовании конденсации Cu на частицы Au разме-
ром 6 нм было обнаружено спонтанное формирование гомогенного
сплава компонент. Такой вывод следует как из резкого изменения
постоянной решетки Au в начале конденсации Cu при неизменности
типа структуры, так и непосредственно из наблюдения отдельных
частиц при помощи высокоразрешающей микроскопии. При этом
для коэффициента диффузии получено при комнатной температуре
значение ~ 2⋅10-19 м2/с, что существенно превышает известные зна-
чения для макроскопических образцов (~ 5,4⋅10-33 м2/с при 245 К).
При увеличении размера частиц Au свыше 7 нм образование гомо-



256

генного сплава прекращалось и наблюдалось лишь в поверхностных
слоях частиц Au. При размерах частиц около 30 нм эффект исчезал.

Такой подход позволяет также объяснить огромную диффузи-
онную активность нанообъектов, например, наблюдавшуюся впер-
вые Пашли [61, 60] жидкоподобную коалесценцию в островковых
пленках и ряд физико-химических свойств (например, пирофорность
и каталитическую активность наночастиц).

Выводы
Анализ экспериментальных данных по понижению температуры

плавления образцов малых размеров указывает на то, что переход
от макроскопических образцов к нанообъектам эквивалентен при-
ложению эффективного отрицательного давления и сопровождается
увеличением концентрации вакансий и соответствующим возраста-
нием диффузионной активности в таких объектах с уменьшением их
характерного размера.

На основании учета зависимости энергии образования вакансий
от температуры плавления и, соответственно, давления с учетом
связи между их изменениями, определяемой уравнением Клаузиу-
са – Клапейрона, получено выражение для оценки относительного
объема вакансии и вычислена эта величина для ряда элементов.

Многочисленные экспериментальные данные показывают, что
в островковых вакуумных конденсатах гцк- и оцк-металлов в зави-
симости от физико-технологических условий препарирования пара-
метр решетки может как увеличиваться, так и уменьшаться при
уменьшении размера островков. В условиях, когда сведено к мини-
муму влияние газовых примесей, параметр решетки уменьшается
с уменьшением размера частиц.

Из обработки экспериментальных данных по уменьшению па-
раметра решетки в наночастицах в предположении, что оно обу-
словлено увеличенной по сравнению с макроскопическими образца-
ми концентрацией вакансий, следует, что в таких объектах именно
поверхностные и приповерхностные вакансии с соответствующей
энергией образования являются определяющими.

Размерное уменьшение параметра решетки наночастиц гцк-ме-
таллов с учетом аналогии процессов испарения и образования ва-
кансий в рамках вакансионного механизма позволяет оценить по-
верхностную энергию таких частиц и ее зависимость от размера.

Для окончательного обоснования вакансионного механизма
особенностей структурного состояния нанообъектов необходимы
дальнейшие исследования размерной зависимости концентрации
вакансий и диффузионной активности в них.



257

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изложенные в работе результаты исследований конденсиро-

ванных пленок, формирующихся по островковому механизму
Фольмера – Вебера, показывают, что последовательное примене-
ние термодинамического подхода при соответствующих размерах,
несмотря на его ограниченность, с учетом малости характерного
размера и условий получения, позволяет в основном поставить в со-
ответствие наблюдаемые отличия в фазовом состоянии и структу-
ре от макроскопических образцов причинам, обуславливающим эти
отличия. Это позволило установить общие закономерности, опре-
деляющие изменение температуры плавления, температуры по-
лиморфных превращений и образования неизвестных в макроско-
пических образцах полиморфных модификаций, изменение пара-
метра решетки и др.

На этой основе построены соответствующие фазовые диаграм-
мы «температура – характерный размер», описывающие образова-
ние и температурную устойчивость жидкой и кристаллической фаз,
аморфной фазы и полиморфных модификаций. При этом оказа-
лось, что с уменьшением размера островков в пленках величина
температурного гистерезиса плавление – кристаллизация умень-
шается и ниже некоторого критического размера плавление и кри-
сталлизация происходят при одной и той же температуре, т. е. из-
меняется характер фазового перехода, а именно из дискретного он
становится непрерывным.

В то же время показано, что если изменения фазового состоя-
ния поставлены в однозначное соответствие изменению размера,
то открываются возможности получения новой важной информа-
ции о характеристиках поверхности фаз и границ их раздела. В пер-
вую очередь это относится к определению поверхностной энергии
в твердой фазе и ее температурной зависимости. Отдельно умест-
но отметить важность полученных данных о температурной зави-
симости поверхностной энергии твердых тел в широком интервале
температур. До этого указанные данные практически отсутствова-
ли, поскольку точность существующих методов определения по-
верхностной энергии в твердой фазе не позволяет надежно про-
следить ее температурный ход. Сказанное справедливо и относи-
тельно определения предельного переохлаждения при кристалли-
зации металлов и двухкомпонентных сплавов без проведения до-
рогостоящих и сложных экспериментов в космосе. При этом оказа-
лось, что предельное относительное переохлаждение для металлов
и сплавов примерно одинаково. Однако, вероятно, для доказатель-



258

ства общности этого результата необходимы дальнейшие исследо-
вания для пленок сплавов с различным типом фазовых диаграмм.

Аналогично использование островковых конденсированных
пленок позволило обнаружить и достаточно детально исследовать
размерный эффект смачивания и его различные проявления в зави-
симости от соотношения размеров и характера сил связи между
контактирующими фазами.

Особо необходимо выделить разработку метода визуализации
бинарных фазовых диаграмм с использованием конденсированных
пленок переменного состава и переменного состояния. Этот метод
впервые в практике исследования фазовых диаграмм позволяет ви-
зуализовать всю или необходимую часть диаграммы. Представля-
ются перспективными дальнейшие исследования возможностей это-
го метода и расширение его применения. Важным представляется
также особенно в связи с расширяющимися применениями продол-
жение исследований фазообразования в слоистых пленочных систе-
мах в зависимости от соотношения толщин и характера физико-
химического взаимодействия между контактирующими слоями.

К этой же проблеме примыкает и проблема диффузионной ак-
тивности в слоистых пленочных системах и в островковых пленках
в зависимости от соотношения толщин и характера сил связи между
контактирующими слоями и размера островков, поскольку именно
она определяет стабильность таких объектов и, соответственно, на-
дежность и долговечность устройств и приборов на их основе. Для
успешного разрешения ее необходимы дальнейшие исследования
диффузионной активности и прежде всего энергии образования ва-
кансий в нанообъектах.
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