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热丝辐射距离和 W-C 梯度过渡层对 
高速钢基体气相生长的影响 
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摘  要：使用反应磁控溅射技术在 W18Cr4V 高速钢基体表面制备 W-C 梯度过渡层(WCGC)，采用热丝化学沉积

法(HFCVD)，以甲烷和氢气为反应气体，在基体表面生长金刚石膜。采用场发射扫描电子显微镜(FE-SEM)、X 射

线衍射仪(XRD)和激光拉曼光谱(Raman)对 W-C 过渡层和金刚石膜进行检测分析，研究热丝辐射距离和沉积气压

对 WCGC 与金刚石膜的的影响。结果表明：热丝辐射距离对金刚石薄膜和 WCGC 均有较大影响；WCGC 过渡层

能够在一定热丝辐射范围内降低 Fe 在金刚石膜沉积过程的负面影响，有效提高金刚石的形核率，在基体表面得

到连续致密的金刚石膜。 
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Abstract: The diamond films were grown on W18Cr4V high-speed steel substrates by hot filament chemical vapour 

deposition methods. A tungsten-carbide gradient coating (WCGC) prepared by reactive sputtering was used as an 

intermediate layer on the high-speed steel substrates to minimize the early formation of graphite (and thus the growth of 

low quality diamond films) and enhance the diamond film adhesion. The effects of the filament radiation length and 

deposition pressure on WCGC interlayer and the nucleation, growth and quality of diamond film were investigated. The 

results show that the diamond films make a huge improvement on the nucleation and quality by WCGC interlayer, the 

filament radiation length have a very important influence on the phase transformation of WCGC interlayer. 
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在众多工业应用领域中，工件常常在腐蚀与磨损

并存的工况环境下服役。近些年来，工件由腐蚀或磨

损导致的损耗和失效一直受到科技工作者的广泛关

注。目前，表面改性与涂层技术是提高工件耐腐蚀、

抗磨损性能最具潜力的技术手段，它是一门通过改变

工件表层的成分和结构使工件达到使用要求的技术，

它具有在节约原材料的前提下提高工件的工作寿命和

使用性能的特点。随着工程应用要求的日益提升，科

技工作者们投入了大量的精力去开发那些既可以保证

基体的机械强度，又能够同时增强基体的抗磨损和耐

腐蚀性能的复合涂层技术[1]。 
钢材是现代工业中应用最广、性价比最高的结构 
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材料之一。然而，当钢材用于某些特殊工况条件下(磨
损与腐蚀并存)的元件和加工工具时，快速失效现象则

常常出现。金刚石具有非常优异的物理、化学特性[2−3]，

例如最高的硬度和抗磨损性、最低的摩擦因数和良好

的化学稳定性，这些特点使得化学气相生长金刚石薄

膜成为一种非常有潜力的耐腐蚀、抗磨损涂层，可广

泛用于齿轮、轴承、切削刀具、加工模具和动密封元

件等领域。由于上述工件的早期失效通常始于工具的

表层，钢件表面若制备有良好附着性能的金刚石涂层

将大大提升钢基工具的使用性能和工作寿命。尽管存

在如此巨大的工业应用潜力，但是这一技术的实际应

用一直受到金刚石涂层与钢基体结合强度无法满足应

用要求的制约。在钢基表面直接沉积金刚石膜存在以

下几个问题[4−8]：1) 碳在铁中具有很强的相溶性，高

温沉积过程中碳原子向钢基体中的扩散会降低金刚石

的形核率，延长金刚石形核时间；2) 铁对 sp2碳具有

很强的催化生长作用，使得高温沉积时会在基体上优

先形成石墨、无定形碳等非金刚石相；3) 金刚石的热

膨胀系数较小，与钢的热膨胀系数相差近一个数量级，

CVD 金刚石膜生长所需的基体温度较高，因此，钢基

体与金刚石热膨胀系数的差异将导致薄膜承受较大的

热应力。由于难以直接在钢件表面沉积高质量的金刚

石涂层，因此必须采用表面改性、中间过渡层等技术

对钢件进行表面预处理来提高金刚石涂层的质量和结

合强度。 
目前，已有大量关于表面改性方法和各种各样的

中间过渡层的研究报道[9]。BUIJNSTERS 等[10]通过渗

硼预处理在 AISI316 奥氏体不锈钢基体上获得了低残

余应力的金刚石薄膜。作为一个能有效提高金刚石薄

膜质量和附着性能的中间过渡层体系，碳化铬或氮化

铬过渡层受到研究者们的广泛关注，目前，已有大量

的相关研究被报道[11−21]。HAUBNER 等[21]采用多种工

业中常用的 PVD 涂层(CrN、TiAlN、TiCN、TiN 和

WC/C)作为中间过渡层，并研究比较了各过渡层对金

刚石形核、生长以及 C 扩散的影响。发现金刚石的形

核率均较低，没有得到致密的金刚石涂层。这些中间

过渡层若想进行工业应用，仍然需要进一步提高金刚

石薄膜的形核率和结合强度。 
表面渗碳长期以来都是 CVD 金刚石膜涂层钢基

材料的一大挑战。WEI 等[22−23]最近报道了通过 W-C
梯度过渡层阻碍金属粘结相 Co 的扩散，成功地在

WC-Co 硬质合金基体上沉积了高质量微米和纳米金

刚石薄膜。 Fe 元素与 Co 元素对 CVD 金刚石生长具

有十分类似的抑制作用。本文作者以高速钢为基体，

采用反应磁控溅射技术在钢基上制备 W-C 梯度层作

为中间过渡，试图利用该过渡层隔离钢基体中的 Fe，
从而阻碍钢基中 Fe 的石墨化作用和 C 在 Fe 中溶解和

扩散，同时希望强碳型 W-C 化合物的加入可以有效提

高金刚石的形核率。本文作者研究如何通过反应磁控

技术控制 W-C 梯度层的结构和成分，以及 HFCVD 中

热丝辐射距离如何对 W-C 过渡层、金刚石薄膜产生影

响。 
 

1  实验 
 

本研究采用 W18Cr4V 高速钢作为基体，尺寸规

格 20 mm×6 mm×5 mm。基体按以下步骤进行预处

理：1) 试样采用 800# 金相砂纸进行打磨，然后在超

声波中用丙酮进行清洗；2) 采用反应磁控溅射制备

W-C 梯度过渡层；3) 将制备有 WCGC 过渡层的高速

钢试样作为基体，采用 HFCVD 法沉积制备金刚石薄

膜。 
在沉积过渡层时，为减少污染物和表面吸附气体

所造成的负面影响，基体在真空下采用考夫曼离子枪

进行表面离子轰击清洗，清洗工艺如下：气氛为氩气；

气压为 0.5 Pa；灯丝电流 6 A；放电电压 70 V；放电

电流 1.25 A；加速电压 500 V；加速电流 40 mA；束

流电压 1.5 kV；束流电流 78 mA。基体经过离子轰击

清洗之后，采用 CSU550-I 型多功能涂层设备的超高

真空反应磁控溅射系统制备 WCGC 过渡层。 靶材为

钨靶，纯度为 99.99%(质量分数)。气源为氩气和甲烷，

纯度分别为 99.99% 和 99.999%(体积分数)。W-C 层反

应溅射时，溅射电压和电流分别为 300 V 和 0.5 A，

气压增至 2.5 Pa，甲烷浓度变化如图 1 所示。鉴于样 
 

 

图 1  反应磁控溅射制备 WCGC 过渡层时所用甲烷浓度 

Fig.1  Methane concentrations used on high-speed steel 

substrates during reactive sputtering of WCGC  
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品在制备过渡层后需要取出暴露于大气环境下，进行

相应的预处理，再在 500~900 ℃温度环境下进行 CVD
金刚石生长。由过渡层和基体之间的成分存在差异，

故膨胀系数必然有所不同，故在温度变化过程中必然

会产生残余应力。为尽可能地减小该残余应力，在溅

射过程中采用室温与 CVD 沉积温度的中间值 300 ℃
作为溅射时的基体温度。 

沉积金刚石之前，含 WCGC 过渡层的基体采用纳

米金刚石粉(＜500 nm)丙酮悬浮液超声波震荡处理 30 
min，实现金刚石颗粒在丙酮溶液分散，得到了金刚

石颗粒粒度处于纳米粒级的悬浮体系，并通过超声波

使金刚石粉与基体表面碰撞摩擦，以达到提高金刚石

形核率的目的。该处理通常称为种植籽晶处理，它可

以从两个方面增加金刚石的形核率：1) 在基体表面植

入超细金刚石晶粒或碎片，为后续的 CVD 过程提供

晶核；2) 金刚石粉通过超声波提供的高能量与基体表

面高频率碰撞，在基体表面形成大量显微缺陷，这些

缺陷有利于后续 CVD 过程中活性气体的吸附，从而

增加气相生长过程中金刚石的异质形核。 
采用热丝化学气相沉积(HFCVD)系统沉积金刚 

石薄膜，所用 HFCVD 系统如图 2 所示。将基体样品

放置在一倾斜的载物台的不同处置处(A~K)，倾斜角

度与竖直方向成 30°，样品与灯丝的相对位置如图 2(b)
所示，分别在样品最上端和最下端放置两热电偶测量

顶端与低端的基体温度，样品上端与灯丝距离约为 6 
mm，样品下端与灯丝距离约为 22 mm。实验过程中，

各样品的具体沉积参数如表 1 所列，在沉积金刚石膜

前的升温过程中采用 30 min 的均匀升温制度；在金刚

石薄膜沉积完毕后的降温过程中，选用 3 h 缓慢、均

匀的降温制度，其目的是为了避免由于钢基体与金刚

石热膨胀系数差异在温度变化过快时产生过大的热应

力引起金刚石薄膜的崩落。 
 

2  结果与分析 
 
2.1  W-C 过渡层制备与 XRD 分析 

从 W-C 的二元相图[24−25]中可以看出(见图 3)，在 
平衡条件下，α-WC 是室温下热力学唯一稳定相，W2C
需在 1 250 ℃以上才能够形成，β-WC1−x 相则需要在 

 

 
图 2  HFCVD 系统和样品安放位置示意图 

Fig.2  Schematic drawing of HFCVD system (a) and riding position of specimen (b) 

 

表 1  金刚石薄膜沉积工艺参数 

Table 1  Experimental parameters used for diamond film deposition on steel substrates with WCGC interlayer 

Specimen 
No. 

Distance from 
filament to substrate 

top/mm 

Filament 
current/A 

Filament
voltage/V

Temperature of 
substrate 
top/℃ 

Temperature of 
substrate 

bottom/℃ 

V(CH4)/ 
V(H2) 

Deposition 
pressure/ 

kPa 

Deposition 
time/ 
min 

I 6 ± 1 20.7 ± 0.1 25.2 ± 0.2 875 ± 10 490±10 0.5:99.5 7.0 300 

II 6 ± 1 20.7 ± 0.1 25.2 ± 0.2 900 ± 10 570 ± 10 0.5:99.5 2.2 300  
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图 3  W-C 二元相图 

Fig.3  Binary phase diagram of W-C 

 
2 500 ℃以上才能够形成。从 W-C 相图可知，C 在纯

α-W 中的固溶度很小，在 2 700 ℃附近达到最大值，

碳的最大固溶度也只能达到 0.7%(摩尔分数)左右，而

且当温度急剧下降时，碳的固溶度随温度的降低而快

速减少，到 500 ℃时，固溶度可忽略不计。β-W2C 是

六方结构，可看成是碳原子填充 AAA 序列的密排 W
层的八面体间隙。W2C 相在不同的温度下有 3 种可能

的相：β-W2C、β′-W2C 和 β″-W2C，区别主要在于碳原

子占据八面体间隙的位置上的差异。W2C 能抵制很多

酸的腐蚀，可是在热的浓硝酸或混合酸(硝酸和 HF)中
将会分解，在 1 250 ℃会分解为 W 和 WC [26]。β-WC1−x

具有 NaCl 结构，x 的取值范围在 0.34~0.43 之间，它

在 2 530 ℃左右就分解为 WC 和 W2C[26]。在许多化学

气相沉积(CVD)和物理气相沉积(PVD)技术制备 W-C
薄膜的报道见文献[27−28]，β-WC1−x 是具有明显生长

优势的相，而且 β-WC1−x 总是以超细晶或者纳米晶结

构出现[28]，或者有时在无定型碳的母体内以低结晶性

或无定形结构出现[24]。WC 是很重要的钨的化合物，

超过 60%的 W 是用来生产硬质合金用的碳化钨。WC
具有六方晶系，它的金属点阵的三角棱柱间隙被完全

填满，即 W 和 C 的摩尔比为 这就意味着，WC。1׃1
中除了热激活造成的缺陷外，既没有多余的 W，也没

有多余 C 的空位或者间隙位置[26]。WC 具有很好的机

械性能，如高的硬度，耐腐蚀性和抗磨损性等，常被

用作防护涂层。但是，研究表明，采用 CVD 或者 PVD
方法制备W-C薄膜要想得到单一六方 α-WC相是非常

困难的，除非采用特殊的工艺条件[24, 28]。 
综上所述，从 W-C 的二元相图中可知，室温下，

WC 虽然是唯一的热动力学稳定相，但是在沉积薄膜

中却常常出现 β-WC1−x和 W2C 的晶体结构，WC 相却

很难观察到[29]。此外，薄膜中的 WC1−x相中的 x 可以

接近 0，远比相图中的取值范围(0.34~0.43)小。这就是

说，随着 x 值的减少，WC1−x 点阵中结合的碳原子比

相图中预测的要多，这就会引起点阵常数的增大[24]。

根据布拉菲方程(2dsinθ=λ)，点阵常数的增大，对同一

晶面来说，势必会引起该晶面衍射角 θ的减少，则相

应的 X 射线图谱也会向左移。 
本研究 W-C 过渡层采用反应磁控溅射法制备，所

用设备为 CSU550-I 型多功能涂层设备的超高真空磁

控溅射系统。由于高速钢基体中物相复杂，为了找到

合适的 W-C 过渡层制备工艺，在进行 W-C 过渡层反

应磁控溅射工艺摸索时，以甲烷和氩气作为气源，在

Si(111)单晶上通过反应磁控溅射在不同 CH4浓度下制

备了 W-C 的薄膜。纯钨层的溅射电压和电流分别为

400 V 和 0.2 A，气压为 1.3 Pa；W-C 层反应溅射时，

溅射电压和电流分别为 330 V 和 0.4 A，气压增至  
4.0 Pa。 

图 4 所示为不同 CH4 浓度下反应磁控溅射 W-C
薄膜的 XRD 谱。当溅射气体中只通入氩气，CH4含量

为零时，XRD 结果中只出现了 W 的特征峰，说明薄

膜中只含单相 W，如图 4 中曲线 a；而当溅射气体加

入 CH4时，XRD 中除基体特征峰外，主要在 30°~40°
的 2θ 范围内出现一个最强的宽化特征峰，随着

V(CH4)/V(Ar)由 0 增至 0.1 该特征峰向低衍射角漂移，

但 V(CH4)/V(Ar)为 0.1、0.2 和 0.3 时的 XRD 特征峰峰 
 

 
图 4  不同甲烷浓度下反应磁控溅射 W-C 薄膜的 XRD 谱 

Fig.4  XRD patterns of W-C films grown by reactive 

sputtering under different methane concentrations 



第 21 卷第 11 期                       魏秋平，等：热丝辐射距离和 W-C 梯度过渡层对高速钢基体气相生长的影响 2829

型十分相似，差异不明显。从图中可以看出，所有样

品的 XRD 衍射峰均较宽，这主要是由以下几个原因

造成：1) 薄膜中非常细小的纳米粒子造成的衍射峰宽

化；2) 薄膜中存在无定形相造成 X 射线漫散射；3) 薄
膜中存在应力、位错缺陷、异质成分等引起的衍射峰

宽化[30]；4)薄膜中存在不同 x 取值范围的 WC1−x相，

随着碳源浓度的增加，WC1−x 相中 C 含量增加，x 值

减小。很多文献均报道[31−32]，溅射 W-C 薄膜在含碳气

体浓度很高时，薄膜表现为在无定形碳中夹杂 W-C 颗

粒(一般为 β-WC1−x纳米晶粒)。 
 

2.2  HFCVD 对 W-C 过渡层的影响 
在反应磁控溅射的基础上，对上述 W-C 薄膜进行

HFCVD 热处理，以观察 HFCVD 金刚石薄膜生长工艺

条件下对 W-C 薄膜的影响，HFCVD 的相关工艺过程

见表 2。各过渡层的 HFCVD 热处理过程都为 90 min，
基体温度控制在 800 ℃左右，图 5 所示为经过 HFCVD
热处理后 W-C 薄膜的 XRD 谱。当溅射 CH4为 0 时，

溅射所得 W-C 薄膜， 在 HFCVD 之前，薄膜的 XRD
分析显示只存在 W 相，如图 5 中曲线 a，其相应 XRD
特征峰依次为 W 的(111)、(211)和(220)峰。该 W 膜在

进行 HFCVD 热处理处理 90 min 后， W 的(111)、(211)
和(220)峰依然存在，但是峰强明显减弱，XRD 谱中出

现了大量的 W2C 和 WC 的衍射峰，如图 5 中曲线所

示，说明 HFCVD 的反应气体甲烷、氢气经 2 000 ℃
以上的高温裂解后形成活性碳基团，活性含碳基团与

W 薄膜发生了反应，生成了 W2C 和 WC。虽然在室温

下 WC 是热动力学上唯一稳定的 W-C 相，但是 W2C
还是出现在了 W-C 薄膜中，这和薄膜的高活性有关。

薄膜的高活性来自于几个方面：1) 薄膜中存在大量不

稳定的无定形相；2) 由于薄膜的晶粒尺寸为纳米级，

薄膜具有很高的比表面能；3) 由于薄膜中存在各种相

和缺陷，使薄膜中存在很高的残余应力。以上这些因

素将使溅射所得薄膜具有很高活性，从而在 HFCVD
热处理过程中表面容易吸附活性含碳基团，并提供

W2C 相的形核功，促使 W2C 亚稳相的形成。 
对于反应磁控溅射 V(CH4)/V(Ar)=0.05 的样品采

用了两种 HFCVD 热处理工艺：1) HFCVD 气氛只含

H2，不加入甲烷，如图 5 中的曲线 b；2) HFCVD 

 

 

图 5  W-C 薄膜经过 HFCVD 热处理后的 XRD 谱 

Fig.5  XRD patterns of W-C films treated by HFCVD 

 

气氛为 V(CH4)/V(H2)=0.033 的混合气体，如图 5 中的

曲线 c。对 XRD 进行物相检索后，发现曲线 b 的衍射

峰主要的是 W2C，只含有非常微弱的 WC 特征峰。当

HFCVD 的气氛为 CH4和 H2混合气体时，由于甲烷气

体的参与，曲线 b 表现出与 b1不同的衍射峰。在图 5
所示的 XRD 谱中，曲线 c 出现了多个很强的 WC 衍

射峰。通过对曲线 b 和 c 的比较，可以反映出 HFCVD
反应气氛中 CH4的含量可以对溅射 W-C 薄膜的 C 含

量起到调节的作用。当 V(CH4)/V(Ar)为 0.1 和 0.2 时反

应溅射所得薄膜的 XRD 谱十分相似，(见图 4)，这两

个样品经 HFCVD 热处理后，所得样品的 XRD 谱仍然

十分相似，薄膜中均主要以 WC 为主，(见图 5)。 

 

2.3  热丝辐射距离对金刚石薄膜表面形貌的影响 
图 6 所示 I 号样品的 SEM 像，图 7(a)~(g)分别对

应于不同灯丝距离的 7 个区域。从图中可以看出，当

Df≤7.8 mm 的高温区域，未观测到完整晶形的、刻面

清晰的金刚石晶粒，表面存在大量裂纹，从图 6(a)中
能清晰观测到 3 个不同区域：剥离区(1)、细颗粒区(2)、
不规则刻面型大颗粒区(3)。当 10.3 mm≤Df≤13.0 mm
时，薄膜由致密的刻面清晰的多面体组成，表现为典

型的刻面型金刚石晶粒形貌，在此区域内，金刚石晶

形完整、薄膜致密无空隙，且随着热丝辐射距离 Df 
 
表 2  W-C 薄膜 HFCVD 处理工艺参数 

Table 2  Experimental parameters used for HFCVD treatment on W-C films 

Filament 

temperature/℃ 
Filament-substrate 

distance/mm 
Substrate 

temperature/℃

Deposition 

pressure/kPa 
Total gas flow 

rate/(mL·min−1)

Deposition 

time/min 
V(CH4)/V(H2) 

2 200 ± 100 9 ± 2 800 ± 20 4 ± 0.13 30 90 0.033  
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的增大，金刚石晶粒尺寸逐渐减小。当热丝辐射距离

Df进一步增加至 15.8 mm 时，金刚石晶粒尺寸进一步

减小，表面形貌由典型的多面体刻面型金刚石向菜花

状形貌转变(见图 6(e))，但当放大 SEM 像的观察倍数

时仍能观测到刻面清晰的金刚石颗粒。当进一步增加

Df，表面形貌由菜花状形貌转变球状形貌，表现为由

纳米颗粒围成的球状团簇。 
图 7 所示为Ⅱ号样品的 SEM 像，图 7(a)~(g)分别

对应于不同灯丝距离的 7 个区域。从图 7 可以看出，

此参数下生长的金刚石薄膜不同于Ⅰ号样品，该样品

的形核率明显小于Ⅰ号样品的，且随热丝辐射距离变

化造成的影响小于Ⅰ号样品。当 Df≤6.0 mm 的高温区

域，已生长出了分散的刻面清晰型多面体金刚石晶粒，

其晶粒的尺寸较大，其中大颗粒可达 4 μm 左右。当

灯丝距离的增至 7.8 mm 时，已出现连续的、刻面清

晰的多面体金刚石薄膜，但已出现了金刚石团聚状生

长趋势，随着灯丝距离增至 10.3 mm≤Df≤18.7 mm
时，金刚石薄膜以层−岛复合模式(Stranski- Krastanov
模式)生长。当 Df =21.6 mm 时，除球状岛屿上晶核致

密外，其他区域金刚石颗粒十分稀疏，形核率非常低。 

图 6  7.0 kPa 时Ⅰ号样品的 SEM 像 

Fig.6  SEM images of sampleⅠgrown by 

HFCVD at 7.0 kPa: (a) 6.0 mm; (b) 7.8 mm;  

(c) 10.3 mm; (d) 14.0 mm; (e) 15.8 mm; (f) 18.7 

mm; (g) 21.6 mm 
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在 6.0 mm≤Df≤21.6 mm 的整个范围内，随着 Df的增

加金刚石晶粒尺寸不断减小。 
 
2.4  热丝辐射距离对 WCGC 过渡层物相转变的影响 

将Ⅰ号和Ⅱ号样品均分为 3 等分，分别记为高温

区、中温区和低温区，并对各等分进行 X 射线衍射分

析。图 8 所示为Ⅰ号和Ⅱ号样品不同区域的 XRD 分

析。从图 8 中可以看出，两个样品在不同温度区域内

的物相变化趋势是一致的，在高温区均以 WC 相为主，

随着与灯丝距离的增加，温度的降低，WC 相的衍射

峰逐渐减弱，W2C 相的衍射峰逐渐增多且增强，在低

温区均以 W2C 相为主。这表明在样品表面从高温区向

低温区物相逐渐由 WC 相向 W2C 相转变，其重要原

因是在化学气相沉积过程中样品处于 CH4 和 H2 混合

气氛中，因而在高温下会产生渗碳的效果，而温度越

高渗碳效果越明显。不同沉积气压下所得样品的近热

丝辐射区(高温区)的XRD结果相似，均主要为WC相；

随着热丝辐射距离的增加(中温区)，WC 相的含量减

少，W2C 的含量增加，但高沉积气压所得样品 WC 减

少更快；高沉积气压所得样品的低温区已完全转变为 

图 7  2.2 kPa 时Ⅱ号样品的 SEM 像 

Fig.7  SEM images of sample Ⅱgrown by 

HFCVD at 2.2 kPa: (a) 6.0 mm; (b) 7.8 mm;  

(c) 10.3 mm; (d) 14.0 mm; (e) 15.8 mm;  

(f) 18.7 mm; (g) 21.6 mm 
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图 8  样品Ⅰ和Ⅱ经过 HFCVD 后的 XRD 谱 
Fig.8  XRD patterns of specimens Ⅰ(a) and Ⅱ (b) grown 

by HFCVD 

 

W2C 相，而低沉积气压所得样品的低温区仍然存在大

量的 WC 相。 

 

2.5  热丝辐射距离对金刚石薄膜结构的影响 
图 9所示为Ⅰ号和Ⅱ号样品的Raman激光光谱分

析。在每个样品上进行了 7 次 Raman 光谱的测试，图

9 曲线 A~G 分别对应于表 2 中不同灯丝距离的 7 个区

域。从图 9 可以看出，各样品在 1 332 cm−1附近均出

现了金刚石的特征峰。图 10 所示为两个样品上各点激

光拉曼分析所得 sp3 峰的具体位置。通过与标准金刚

石拉曼峰(1 332.2 cm−1)进行比较，可计算偏移量∆ν，
然后根据内应力 σ 与拉曼峰的偏移量∆ν 的关系

σ(GPa)=−1.08∆ν cm−1[13]，计算得出各样品上各区域的

内应力(σ)。σ 为负值时，内应力为压应力；σ 为正值

时，内应力为拉应力。在计算结果中，有的应力值近

似为零，表明所检测的金刚石处于无应力状态，出现

这种情况的原因可能是由于所得到的金刚石颗粒独

立、分散存在，没有形成连续的膜层。Ⅱ号样品在 10.3 

mm≤Df≤18.7 mm 的范围内具有较好的规律性，内应

力值随热丝辐射距离的增加而不断减小。 此外，图 9
中Ⅰ号样品的(C)、(D)和Ⅱ号样品的(B)、(C)的 1 332 
cm−1附近均有明显的宽化现象，首先对数据进行多项

式去背底，然后对数据进行洛伦茨多峰拟合可以发现

1 332 cm−1附近的宽化主要是由 1 350 cm−1附近石墨

相的 D 峰引起，如图 11 和 12 所示。此外，部分拉曼

谱在 1 450~1 650 cm−1之间出现了非金刚石碳相的馒

头峰，且随着 Df 的增加不断增强。随着 Df 的增加，

sp2/sp3 不断增加，但低沉积气压下所得Ⅱ号样品的增

加速度要远小于高沉积气压下所得Ⅰ号样品的。 
 

 
 

图 9  不同气压下所得样品的拉曼激光光谱 

Fig.9  Raman spectra of specimens grown by HFCVD under 

different pressures (A—6.0 mm; B—7.8 mm; C—10.3 mm;  

D—14.0 mm; E—15.8 mm; F—18.7 mm; G—21.6 mm) (a) 

Specimen Ⅰ; (a) Specimen Ⅱ 

 

3  讨论 
 

在 HFCVD 中，热丝辐射距离是一个非常重要的

工艺参数，它将直接影响反应气体的温度和组分。许

多研究者致力于这一方面的研究，并报道了大量的研 
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图 10  不同气压下所得样品各测试点处的金刚石拉曼   

位移 

Fig.10  Raman shift of diamond peaks of different test points 

of specimens grown by HFCVD under different pressures 

 

 
 

图 11  样品Ⅱ测试点 E 处的拉曼激光光谱 

Fig.11  Raman spectra of test point E of specimen Ⅱ:     

(a) Original Raman spectra and baseline created by polynomial 

function; (b) Individual Lorentz lineshape derived by spectral 

fitting 

 

 
 

图 12  样品Ⅱ测试点 B 处的拉曼激光光谱及其洛伦茨多峰

拟合 

Fig.12  Raman spectra of test point B of specimen Ⅱ and 

individual Lorentz lineshape derived by spectral fitting 

 
究成果[33−34]，其中英国布里斯托大学的 ASHFOLD 教

授的课题组做了很多细致的研究工作[35−37]，他们研究

了气体温度随热丝辐射距离变化的影响，并研究了活

性H原子和CH3活性碳基团随热丝辐射距离的变化情 
况[36]。最近，本文作者以尺寸为 22 mm×6 mm×5 mm
的条状 WC-6%Co 硬质合金(质量分数)作为基体按照

本研究的摆放方式在不同的 CH4/H2 比和沉积气压下

生长了多晶金刚石膜的影响，采用空间分辨扫描电子

显微镜、激光拉曼光谱分析了薄膜表面形貌、截面形

貌、生长速率、sp3/sp2 含量、残余应力与热丝−基体

距离的关系，并采用二维和三维模型对热丝激发气相

化学进行了计算模拟。 
为了简化目前工作中气相化学和成分的三维(3-D)

模型，热丝简化为单一的金属丝，热丝方向与基体最

大的表面正交垂直。如图 13 所示，模型采用笛卡尔直

角坐标系(x, y, z) ，x 轴同时正交垂直于热丝和基体最

大表面的中心线；y 轴为热丝方向；z 轴正交垂直于

热丝，与基体最大表面的中心线方向一致。(0, 0, 0)点
对应于基体主中心轴的顶点，离热丝下表面为 6 mm。

直线(x = 0, z =−7 mm,  y)相应于热丝轴。由于 3-D 模

型编码需要满足对称条件，因此模型中条状基体的方

向(沿 z 轴方向)与实验中的放置(与 z 轴成约 30º 夹角，

见图 2)有所差异，但是本文作者认为这种差异对计算

结果与实验结果之间的比较的影响较小，可以忽略。

反应混合气体平行于 z 轴，经过热丝到达基体表面。

实验中热丝的螺旋部分在计算模型中被认作为主要的



                                           中国有色金属学报                                              2011年 11月 2834 

热解区域，所以提供活性H原子的有效热丝表面为 S = 
L× C=72.5 mm2，其中 L(约 60 mm)是热丝螺旋部分的

钨丝总长度，C(约 1.2 mm)为制备热丝所用钨丝的   
周长。 

本研究所用 3-D 模型已在文献[37−39]中进行了

详细报道，该模型包含 3 部分：气相过程(热传递、质

量传递、化学动力学)、基体表面气相过程(金刚石生

长机制)和混合反应过程(气相加热、氢气热丝催化分

解)。H2 分子在热丝表面分解[40]成活性氢原子，然后

活性氢原子通过扩散分布在整个反应腔体内。如同本

文实验所用的稀薄 CH4/H2 混合气体中，活性 H 原子

的有效损失过程是缺乏的，这就保证了活性 H 原子在

反应腔较冷的外围区域的浓度远超过那些基于热力学

平衡时的浓度。H 原子通过活性自由激子间的提取反

应(即‘H-shifting’)使C1(CHy)与C2 (C2Hx)之间进行相互

转换，在较低温区域，通过一系列的 H 原子加成反应

使 C2Hx转换为 CHy
[41]。近热丝区域的温度差ΔT(例如，

热丝温度与近热丝表面气体温度的差异ΔT =Tf−Tnf)通

过 Smoluchowski 公式进行那个估算。分析所得ΔT≈ 

570/p (其中 p 为气体压强)，并且将这一关系用于随后

的计算模型中，每个样品的计算参数设定与实验参数

相耦合。图 13 中的颜色变化显示在(x, z, y =0)平面内 
 

 
 

图 13  气体温度(左)和 CH3自由基浓度在(x, z, y = 0)平面的

分布情况 

Fig.13  Calculated distributions of gas temperature (left) and 

CH3 concentration (right) in plane (x, z, y=0) under base 

conditions (Tf = 2483 K, Ts=880−1100 K, p=2 kPa, 

V(CH4)/V(H2)=199׃, dtop=6 mm) 

的气体温度和CH3自由基的数量密度分布(图中 dtop为

基体顶端到热丝的距离)。从图 13 中可知，随着热丝

辐射距离的增加，气体辐射温度不断降低，降速不断

减小，靠近热丝处随热丝辐射距离降低最快。气体辐

射温度的迅速降低将大大的减慢金刚石薄膜的生长速

度，因此，随着热丝辐射距离的增加金刚石的晶粒尺

寸不断减小(见图 6)。 
图 14所示为不同沉积气压(2.0和5.0 kPa)下两个

样品离基体表面中心(x = 3.5 mm, −9＜z＜19 mm, y=0) 
0.5 mm 的上方计算所得的主要活性反应组分(H、C 原

子和 CH3 自由基)的数量密度曲线。基体表面(x=3.5 
mm, 0＜z＜19 mm)和热丝表面(x＜0.9 mm, −7.9＜z＜

−6.1 mm)对这些自由基数量密度的影响在这些曲线中

是一目了然的。由于 H 原子在基体表面不断发生提取

反应和加成反应(例如，H 原子在基体表面发生异质重

组)，因此 H 原子浓度不断降低。由于一系列的 H-迁 
 

 
 
图 14  计算所得不同沉积气压下样品表面 0.5 mm 上方 H、

C 原子和 CH3 自由基的浓度变化. 

Fig.14  Calculated concentration profiles of H and C atoms 

and CH3 radicals above substrate surface about 0.5 mm (x=3.5 

mm, −9＜z＜19 mm, y=0) at different deposition gas pressures: 

(a) 2 kPa; (b) 5 kPa 



第 21 卷第 11 期                       魏秋平，等：热丝辐射距离和 W-C 梯度过渡层对高速钢基体气相生长的影响 2835

移反应，CH3自由基转变为更小的 CHx(x<3)相(如 C 原

子)，随着反应气氛中甲烷浓度的增加，CH3自由基的

浓度不断增加。当沉积气压 p 较大时，近热丝区的 CH3

自由基和 H 原子的浓度较大，这是因为 p 越大，根据

方程 pV = nRT，则 c=n/V 的值越大，即单位体积内的

气体分子数越多。因此，在近热丝辐射区，活性气体

的浓度必然增加。但是，由于气体密度更高，气体之

间碰撞加剧，碰撞导致活性气体能量的耗散，必然使

高能的活性气体 CHx、H 等重新组合成低能的稳定气

体等。因此，在随着 Df的增加，高沉积气压下的 CH3

自由基和 H 原子的浓度迅速减小。为了将所有基体表

面上方计算所得的自由基数量密度分布与实验数据联

系起来，实验的热丝距离 Df与模型 z 之间的近似关系

为 Df ≈ z+6 mm。气体温度和活性 H 原子的浓度的迅

速降低将大大减弱活性 H 原子对 sp2碳的刻蚀，使薄

膜中 sp2碳的含量不断增加(见图 9)。根据上述计算模

拟结果，与图 8 两个不同沉积气压所得样品不同热丝

辐射区的 XRD 数据对比，WC 和 W2C 的变化差异主

要由两方面的原因所致：一方面是由温度差异所致，

高沉积气压的辐射气体的温降更快(见表 1)；另一方面

则是由高沉积气压随着热丝辐射距离的增加，CH3 活

性碳基团浓度降低更快所致。 

 

4  结论 
 

1) 可通过改变反应磁控溅射的甲烷含量调节

W-C 薄膜的结构和组成，PVD 所得 W-C 薄膜可通过

高温热处理实现向 WC 和 W2C 物相转变，并可通过

改变热处理中含碳气体的浓度和热处理温度调节所得

薄膜中 WC 和 W2C 的含量。 
2) CVD 金刚石薄膜生长过程中，W-C 梯度过渡

层的渗碳效果明显。近热丝辐射高温区 W-C 梯度过渡

层经渗透后物相主要为 WC 相；随着热丝辐射距离的

增加，气体温度降低，WC 相减少，W2C 相逐渐增多。 
3) 在钢基上采用 PVD 法制备了 W-C 梯度过渡层

后，再经过热丝化学气相沉积金刚石薄膜后，在一定

的温度区域内可以得到连续致密的金刚石膜层，温度

过高或过低均难以得到高质量的金刚石薄膜，在   
6.0 mm≤Df≤21.6 mm 的整个热丝辐射范围内，各区

域均可以同时检测到金刚石与石墨等非金刚石碳相的

Raman 特征峰。 
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