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1. ¿Qué es Dios?: “Dios es la inteligencia suprema, causa primera de todas las cosas.” 

4. ¿Dónde se puede encontrar la prueba de la existencia de Dios?: “En un axioma que 

aplicáis a vuestras ciencias: No hay efecto sin causa. Buscad la causa de todo lo que no 

es obra del hombre, y vuestra razón os responderá.” 

8. ¿Qué pensar de la opinión que atribuye la formación primera a una combinación 

fortuita de la materia; dicho de otro modo, al acaso?: “¡Otro absurdo! ¿Qué hombre 

provisto de buen sentido consideraría al acaso como un ser inteligente? Además, ¿qué es 

el acaso? Nada.” 

 

Allan Kardec , “El Libro De Los Espíritus”, Paris, 1857. 
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RESUMEN 

 

El entendimiento y control de las propiedades mecánicas y tribológicas de 

películas delgadas es un tema de gran interés científico y tecnológico. Películas 

delgadas con bajo coeficiente de fricción y alta resistencia al desgaste pueden ser 

aplicados como recubrimientos protectores en sistemas usados por diferentes sectores de 

la industria. Las películas delgadas depositadas sobre substratos usualmente están en un 

estado estresado generando tensiones internas entre la película y el sustrato. El estrés en 

la película esta compuesto por la suma del estrés térmico e intrínseco. El estrés térmico 

es debido a la diferencia en expansión térmica entre la película y el substrato cuando el 

sistema es enfriado desde la temperatura de deposición a la temperatura del ambiente. El 

estrés intrínseco esta asociado al proceso mismo del crecimiento de la película, estando 

fuertemente asociado a la microestructura de la película. El estrés intrínseco puede ser 

de tracción o de compresión. El control del estrés en películas delgadas es de vital 

interés debido a que altos valores del estrés intrínseco pueden causar fallas mecánicas 

tales como delaminación o rajadura de la películat limitando por tanto la aplicación del 

recubrimiento. 

La presente tesis tiene por objetivo estudiar y sistematizar los resultados experimentales 

obtenidos en el entendimiento del estrés intrínseco en películas delgadas de carburo de 

tungsteno-carbón tipo diamante (W-C:H) y sus multicapas. 
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ABSTRACT 

 

The understanding and control of the mechanical and tribological properties of 

thin films have become subjects of great scientific and technological interest. The low 

coefficient of friction against steel combined with the high wear resistance make thin 

films very attractive for industrial applications, such as protective coatings.
 
Thin films 

on a substrate are usually in a stressed state. The stress in the film can conveniently be 

described as the sum of a thermal stress and an intrinsic stress. The thermal stress is due 

to a different thermal expansion of substrate and film while cooling from deposition 

temperature to room temperature. The intrinsic stress is due to the growth process itself. 

The intrinsic stress can either be tensile or compressive.
 
The control of the stress in thin 

films is of crucial interest because high intrinsic stress values can cause mechanical 

failure, such as delamination or cracking of the film, limiting therefore the applicability 

of the coating.  

In this thesis, we study the experimental results obtained in the understanding of the 

intrinsic stress in thin films and multilayers of W-C:H.  
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CAPITULO 1 

1.1 Introducción 

La superficie de una componente mecánica es usualmente el área de trabajo más 

importante en todos los sistemas usados en la industria mecanizada. Mientras está en 

uso, la superficie de dichas componentes esta sujeta al desgaste, fatiga y corrosión. 

Fallas en la superficie a consecuencia del trabajo que realizan pueden afectar no sólo la 

eficiencia de las componentes mecánicas sino además aumentar el consumo de energía, 

elemento cada vez más escaso en el mundo actual. En este sentido, la complejidad de la 

propiedades físicas y químicas de los materiales convencionales usados en la industria, 

atados a los aspectos económicos de la corrosión, fricción y desgaste, justifican y 

demandan esfuerzos cada vez mayores por estudiar, entender y manipular las 

propiedades de las superficies de las componentes mecánicas, principalmente de 

aquellas que son importantes para el funcionamiento en los sistemas industriales. 

Entre las técnicas capaces de resolver alguno de los problemas ya mencionados, 

principalmente aquellas asociados al desgaste, ingeniería de superficies se presenta y 

posiciona como un excelente método para modificar la superficie de los materiales 

recubriéndolos con una fina capa de un determinado material con espesores entre los 

nanómetros a algunas micras. Durante los últimos años varias tecnologías han sido 

desarrolladas e implementadas para recubrir superficies a través de la deposición de una 

película muy fina de un determinado material o compuesto. La técnica de deposición 

por pulverización catódica, técnicamente conocida en inglés como Magnetron 
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Sputtering, es una de las más usadas y consiste principalmente en la remoción de 

átomos de un determinado blanco con la ayuda de un plasma de argón para luego ser 

depositados sobre un sustrato. La técnica de deposición por vapor químico (Chemical 

Vapor Deposición, CVD) es también una técnica muy usada actualmente y se basa en la 

obtención del elemento a ser usado como recubrimiento a través de la descomposición 

de un gas reactivo para luego ser decantado sobre una superficie. 

Dentro de la familia de películas delgadas que trabajan como recubrimientos 

protectores y que está aumentando su presencia en algunas aplicaciones industriales, el 

recubrimiento denominado carbón-tipo-diamante (diamond-like-carbon, DLC) 

representa uno de los materiales más interesantes para aplicaciones debido en parte a su 

capacidad para combinar propiedades tales como la alta dureza, bajo coeficiente de 

fricción y alta resistencia al desgaste. Las películas de DLC están compuestas 

internamente por una mezcla de carbón en sus fases sp
3
 (diamante) y sp

2
 (grafito), 

formando una matriz desordenada (red amorfa) de dichas fases. Las películas de DLC 

pueden ser divididas en hidrogenadas (a-H/C) y libre de hidrógenos (a:C). En el caso 

donde átomos de hidrogeno están presentes en la red aleatoria y enlazadas al carbón, 

ellas estabilizan la hibridación de la fase sp
3
 del carbón la cual es responsable por la alta 

dureza y rigidez de las películas de DLC. Ambas películas de DLC, hidrogenadas y 

libres de hidrogeno pueden ser dopadas con metales tales como el titanio (Ti), tungsteno 

(W), cromo (Cr), etc., formando un recubrimiento del tipo Metal-DLC (Me-DLC ó 

también M:C-H). La adición de elementos metálicos tiene por finalidad disminuir el 

estrés compresivo de las películas, mejorando su adhesión al sustrato. 

En esta tesis, las propiedades estructurales, físicas y químicas de recubrimientos 

protectores del tipo carburo de tungsteno–carbón tipo diamante (WC-DLC ó W-C:H)  y 

multicapas del tipo WC/WC-DLC son investigados. El foco del trabajo es el estudio de 
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la influencia del flujo de gas de acetileno aplicado en la cámara, sobre las propiedades 

micro-estructurales y el estrés intrínseco de los recubrimientos de W-C:H y de multi-

capas de WC/WC-DLC ambas depositadas por la técnica de deposición por 

pulverización catódica. 

En el capitulo 2 se presenta los principios básicos de la técnica de pulverización 

catódica, del crecimiento y caracterización de películas delgadas, y de parámetros de 

deposición que afectan las propiedades de dichas películas. Se presentaran modelos de 

crecimiento de películas delgadas, incluyendo la estructura de zonas. Por el lado 

experimental se dará énfasis a la técnica de “curvatura de las obleas del sustrato” para la 

medida del estrés en películas delgadas. Se presentaran algunos resultados científicos 

expuestos en la literatura y que nos proporcionan importante información sobre las 

propiedades del estrés en películas delgadas y multicapas. 

El capitulo 3 se concentra en las medidas y estudio del estrés compresivo en las 

películas delgadas de WC-DLC. Se estudiaran dos conjuntos de muestras preparadas en 

función del flujo de acetileno y de la presión parcial del acetileno. En el primer conjunto 

de muestras se presentaran una serie de resultados destinados a ver el efecto de la 

cantidad de acetileno en la cámara, sobre las propiedades de las películas y muy en 

particular del estrés compresivo. Un segundo conjunto de muestras es destinado a 

entender las causas de la variación del estrés compresivo en películas delgadas de  WC-

DLC, se proporcionara una posible explicación a la variación del estrés compresivo en 

función de la cantidad de gas de acetileno inyectado a la cámara de deposición. 

El capitulo 4 trata de del estudio del estrés de películas delgadas en forma de 

multicapas de WC-DLC. La periodicidad del flujo de acetileno inyectado a la cámara de 

deposición produce una serie de películas en formas de multicapas, las cuales serán 

utilizadas para el estudio del estrés compresivo. Se mostrara la presencia de un valor 
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alto del estrés de interface en el sistema de multicapas de WC-DLC. El efecto del estrés 

de interface será analizado y presentado como responsable de la variación del estrés 

compresivo en función de el espesor de las bicapas del sistema de multicapas. 

Finalmente, las conclusiones sobre el presente trabajo serán indicados en el 

capitulo 5. 
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CAPITULO 2 

2.1 Crecimiento y propiedades de películas delgadas depositadas por la 

técnica magnetron sputtering 

 

Magnetron Sputtering es una de las técnicas en alto vacío más usadas para la 

deposición de películas delgadas sobre sustratos sólidos de diferente composición y 

estructura. Magnetron sputtering técnica pertenece al conjunto de procesos denominado 

deposición por vapor físico (en sus siglas en ingles, Physical Vapor Deposition, PVD). 

PVD describe de forma general los procesos de deposición de películas delgadas que 

ocurren en alto vacío y que envuelve el transporte de un material a ser depositado en su 

fase gaseosa, comúnmente referido como el blanco, al sustrato que es donde será 

formado la película delgada. Las técnicas más comunes de PVD son: evaporación 

térmica, implantación por iones, deposición por laser pulsado y magnetron sputtering 

(también conocido como pulverización catódica).  Este capitulo describe los principios 

básicos de la técnica magnetron sputtering, el crecimiento y caracterización de películas 

delgadas depositadas por dicha técnica, el estudio del estrés intrínseco que se genera 

durante la formación de la película delgada y algunos resultados disponibles en la 

literatura científica asociadas a  películas delgadas de Me-DLC. 
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2.2 Principios básicos de la técnica de pulverización catódica 

El principio básico de la técnica de sputtering está basado en la formación de un 

plasma de un gas noble (usualmente argón) en frente a un cátodo donde se encuentra el 

blanco a pulverizar. El esquema principal es mostrado en la figura 2.1. La evaporación 

toma lugar en condiciones de vacío típicamente entre 10
-4

 y 10
-2

 mbar. El bombardeo de 

partículas se produce a consecuencia del proceso de “glow discharge” donde el gas 

inerte de argón es ionizado por una descarga eléctrica para formar el plasma de Ar
+
. El 

blanco es cargado negativamente convirtiéndose en un cátodo el cual atraerá a los iones 

del plasma cargados positivamente. Las condiciones físicas necesarias para la formación 

del plasma así como el proceso de estabilización de la técnica de sputtering, están 

descritos en diversos libros, principalmente en el de “Sputter Deposition” por William 

D. Westwood [1-4].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.1 Esquema simplificado de un sistema magnetron sputtering. 
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Una vez activado el plasma de Ar
+
 y mantenido estable, se observa dentro del 

plasma y entre los dos electrodos, una distribución del voltaje tal como es 

esquematizado en la Figura 2.2. Debido a que la velocidad de los electrones es mayor 

que el de los iones, los electrones salen eyectados del plasma muy rápidamente 

produciendo un déficit de cargas negativas en la nube que envuelve al plasma. El 

potencial resultante es llamado Potencial del Plasma (Vp) y tiene un valor típico de 

algunos voltios. El plasma es eléctricamente neutro, por tanto el déficit de cargas 

negativas genera un espacio cargado positivamente entre los electrodos. El voltaje a 

través de las electrodos está dado sobre el lado del ánodo, por la suma del potencial del 

plasma y el voltaje bias, y sobre el lado del cátodo por la suma del potencial del plasma 

y el voltaje aplicado al blanco. En su configuración más simple el ánodo es aterrado 

siendo que su potencial es cero. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.2 Distribución del voltaje en un proceso de glow discharge en modo DC, 

donde 200 V es aplicado al cátodo. El ánodo esta aterrado [1] 
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El plasma entre el cátodo y ánodo actúa como un conductor, conteniendo 

principalmente átomos neutros pero también átomos ionizados y electrones en igual 

cantidad. Los iones positivos del gas ionizado que se encuentran sobre la vecindad del 

cátodo serán acelerados en dirección al cátodo, y debido al proceso de colisión que 

sufrirán con el blanco, transferirán parte de su energía cinética a los átomos del blanco. 

Bajo este esquema, podrán tomar lugar diferentes procesos físicos a consecuencia de la 

transferencia de momentum del átomo incidente a los átomos del blanco (figura 2.3) de 

la forma: un átomo del blanco es desplazado de su posición normal dentro de la red, un 

ion del gas ionizado en el proceso de creación del plasma puede ser implantado o 

reflejado en el blanco, electrones secundarios pueden ser emitidos y algunos átomos del 

blanco pueden ser arrancados y lanzados fuera del blanco. Sólo una fracción de estos 

átomos que fueron arrancados del blanco deberán entonces formar la película sobre el 

sustrato. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.3 Posibles interacciones del proceso de bombardeo de los iones con la 

superficie del blanco [1] 
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La eficiencia del proceso de sputtering (sputtering yield), S, definido como el 

número de átomos pulverizados por ion incidente, es una función de la masa del gas 

ionizado (mi), su energía (Ei), y la masa atómica del blanco (mt) y su energía de enlace 

(Eb) [3]: 

  
     

(     ) 
 
  
  
                                                             (   ) 

 

Una variante técnica usada para aumentar la eficiencia del proceso de sputtering es el 

sistema llamado magnetron sputtering en el cual un campo magnético es creado en 

frente del blanco. Como se puede ver en la figura 2.4, el campo magnético confina a los 

electrones emitidos vía la fuerza de Lorentz, en la vecindad del blanco incrementando 

por tanto la densidad de electrones en dicha vecindad. Como los electrones están siendo 

acelerados en semicírculos sobre el cátodo, estos colisionan con los átomos del gas 

ionizándolos.  Esto da como consecuencia un aumento en la densidad de los iones en 

frente al blanco, la cual a su vez, aumenta la razón de la eficiencia del proceso de 

sputtering en el blanco. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.4 Un magnetron plano con líneas de campo magnético producidos por 

magnetos permanentes, las líneas gruesas indican las líneas de campo magnético, 

mientras que las líneas negras indican la trayectoria de los electrones confinados por el 

campo magnético [3] 
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2.3 Crecimiento de Películas Delgadas 

Podemos entender el estado inicial del crecimiento de una película delgada, esto 

es en su fase de nucleación, a través de tres etapas tal como es mostrado en la figura 2.5. 

Primero, los átomos incidentes transfieren su energía cinética al sustrato y se convierten 

en los denominados “adatamos”, átomos débilmente enlazados los unos a los otros a 

través de la energía superficial formada sobre el sustrato. Estos adatamos se podrán 

difundir sobre la superficie del sustrato hasta que son desabsorvidos por evaporación o 

pulverización, o se quedaran atrapados en las imperfecciones de la superficie del 

sustrato, o también formando conglomerados estables con otros átomos sobre la 

superficie. A temperaturas lo suficientemente altas, los átomos reajustan sus posiciones 

dentro de la red por un proceso físico conocido como difusión en el bulk [5-11].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.5. Representación esquemática del proceso que da a la nucleación y 

crecimiento de una película delgada [9]. 

 

 

Es generalmente aceptado la idea que la difusión superficial y la difusión sobre 

todo el bulk del material son los procesos atómicos más determinantes en la evolución 

de la formación de la estructura de una película delgada [8]. La difusión superficial 
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corresponde a la movilidad de los adatamos el cual está influenciado por los diferentes 

parámetros de deposición tales como la temperatura de deposición sobre el sustrato, 

presión del gas y la energía del bombardeo iónico. La difusión sobre el bulk es 

principalmente dependiente de la temperatura de deposición. 

Movchan y Demchishin derivaron a partir de sus estudios sobre películas 

delgadas de diferentes metales evaporados y de óxidos metálicos, un modelo de 

estructura de zonas para la estructura interna de las películas delgadas[10]. Dicho 

modelo se encuentra esquemáticamente representado en la figura 2.6. Esta estructura de 

zonas depende de la razón de la temperatura de deposición T sobre el substrato y la 

temperatura de fusión Tm del material a ser depositado, la cual es conocida como la 

temperatura homóloga (T/Tm). La Zona 1 consiste de una microestructura columnar con 

amplios bordes entre los granos los cuales son formados principalmente por efectos de 

sombreado y la poca movilidad que presentan los adatamos [11]. La Zona 2 es también 

de estructura columnar pero los bordes entre los granos son muy estrechos y sobre los 

granos tienden a ser mas anchos. La energía aplicada sobre la película es suficiente para 

el proceso de difusión de los adatomos en la superficie. A temperaturas mayores la 

difusión del bulk aparece y a consecuencia del aumento de la movilidad de los bordes 

entre los granos, el promedio del tamaño de los granos se incrementa (Zona 3). En esta 

estructura (zona 3) la película se asemeja mucho a la estructura de un material 

térmicamente tratado. Sin embargo, Barna y Adamik mostraron que los granos tri-

dimensionales en la zona 3 indican la interrupción del crecimiento del cristal debido a 

inhibidores y que el desarrollo de esta estructura puede ser encontrado en cualquier 

temperatura del sustrato [8]. 
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Figura 2.6 Modelo de estructura de zonas para el crecimiento de películas degadas, de 

acuerdo a Movchan y Demchishin [10]. 

 

Thornton extendió el modelo de estructura de zonas para películas metálicas 

depositadas por sputtering en función de la presión del gas (figura 2.7) [7]. Thornton 

identificó la denominada zona de transición, zona T, entre las zonas 1 y 2, donde la 

difusión de superficie se torna importante y es caracterizado por un arreglo denso de 

granos fibrosos pobremente definidos [7]. En esta zona toma lugar el engrosamiento de 

los granos durante la coalescencia de las islas iniciales formadas en la película, sin 

embargo, los bordes entre granos permanecen inmóviles en toda la película delgada. Un 

aumento en la presión del gas inerte afecta la microestructura a través de diferentes 

mecanismos [2]. Como el libre camino medio de las partículas pulverizadas decrece 

hasta el orden de la distancia blanco-sustrato, la componente oblicua del flujo de 

deposición aumenta debido al proceso de dispersión dando como resultado a estructuras 

mas abiertas. Una presión menor aumenta el bombardeo de partículas energéticas sobre 

la película en crecimiento, dando lugar a un aumento en la movilidad de los adatomos y 

la densificación de la película [7, 12]. 



 25 

 

Figura 2.7 Diagrama de la estructura de zonas mostrando esquemáticamente la 

microestructura de la película depositada por sputtering, en función de la temperatura de 

crecimiento de la película y la presión del gas de argón [7]. 

 

2.4 Estrés en Películas Delgadas 

Las películas delgadas, una vez crecidas sobre un sustrato, están en un estado 

estresado [13]. Conocemos el estrés mecánico como la fuerza que actúa sobre una área 

especifica y tiene unidades de Pascal (Pa = N/m
2
). En el caso de películas delgadas 

donde el espesor de la película es mucho menor que la del sustrato, el estrés surge de la 

interacción entre la película y el sustrato. Cuando la película se adhiere al sustrato que 

es rígido a través de la interface entre ambos, la película esta limitada a crecer y 

extenderse sobre todo el sustrato. Si la película tiene la estructura de querer ser menor o 

mayor que la superficie de todo el sustrato, la película entonces se tensara o comprimirá. 

Decimos por tanto que la película esta en un estado de estrés de tracción o de 

compresión. El estrés de tracción es designado por un signo positivo mientras que el de 

compresión por el signo menos [13]. La importancia del estrés radica en que si el nivel 

del estrés es excesivo y de tracción por ejemplo, esté puede dar lugar al agrietamiento 

de la película, y si es de compresión puede producir una delaminación de la misma [14]. 
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En películas delgadas el estrés puede ser convenientemente descrito como la suma de un 

estrés térmico más uno intrínseco. El estrés térmico es debido a los diferentes 

coeficientes de expansión térmica del sustrato y el revestimiento y que se da durante la 

etapa de enfriamiento desde la temperatura de deposición a la temperatura ambiente. El 

estrés intrínseco es debido al proceso en sí de crecimiento de la película delgada. La 

magnitud del estrés térmico es del orden de los MPa mientras que el intrínseco es de los 

GPa [14]. En este trabajo solo consideraremos el estrés intrínseco.  

Uno de los métodos para medir el estrés en películas delgadas es el “método de 

la curvatura de obleas de silicio” y que consiste en depositar las películas sobre una 

oblea de silicio y observar la variación en su curvatura a consecuencia del estrés que se 

genera en la película [13-16]. Un requerimiento básico para la aplicación de la ecuación 

de Stoney que es la que se emplea para dicho cálculo, es que la oblea sea mucho más 

grueso comparado con el espesor de la película y además debe ser lo suficientemente 

delgado como para curvarse a consecuencia del estrés en la película [17]. 

El procedimiento consiste en medir la curvatura de la oblea de silicio antes y 

después de la deposición de la película aplicando dos haces de laser paralelos separados 

una distancia do, y aplicados perpendicularmente a la superficie de la oblea. El esquema 

experimental para un solo laser puede ser observado en la figura 2.8. El camino óptico 

de los dos haces de láseres es mostrado en la figura 2.9. Para la determinación del radio 

de curvatura de la oblea de silicio, R, medimos la distancia d entre los dos haces de 

láseres reflejados a una distancia l de la oblea de silicio [13, 16]. 
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Figura 2.8 Diagrama esquemático de un haz de laser para la medida de curvatura de las 

obleas de silicio [13]. 

 

 

 

Figura 2.9 Diagrama esquemático de de la trayectoria de los haces de laser indicando las 

longitudes relevantes para la derivación del estrés en películas delgadas [13]. 
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2.5 Revisión de algunos resultados obtenidos en el estudio del estrés en 

películas delgadas y multicapas 

 

Durante los últimos años se ha venido desarrollando una serie de trabajos 

direccionados al estudio y entendimiento de las propiedades mecánicas y tribológicas de 

recubrimientos del tipo Me-DLC. Para este fin, se están utilizando distintas técnicas 

experimentales para la preparación y caracterización de muestras. Estos trabajos 

muestran que las propiedades mecánicas y tribológicas de los recubrimientos de Me-

DLC dependen fuertemente sobre los parámetros de deposición de las muestras [18-22]. 

Por ejemplo, la aplicación de voltaje de bias al sustrato, el cual aumenta la energía de 

los iones que impactan sobre el sustrato durante la deposición, tiene una fuerte 

influencia sobre los mecanismos de crecimiento y propiedades de los recubrimientos, 

incrementando, por ejemplo, el estrés compresivo y la dureza de los recubrimientos de 

Me-DLC. Este efecto es debido a los mecanismos de “ion-peening”, esto es, la 

densificación de los recubrimientos debido al bombardeo altamente energético de los 

iones [23-24]. 

Pei et al. [22], estudió la nanoestructura y propiedades de recubrimientos del tipo 

TiC/a-C:H depositados usando la técnica pulverizador catódico desbalanceado en modo 

de campo-cerrado. Los autores encontraron que la microestructura de los 

recubrimientos, su fracción volumétrica y tamaño de las nanopartículas de TiC pueden 

ser controlados cambiando la razón de flujo del gas de acetileno por la aplicación de un 

voltaje bias al sustrato. Además encontraron una resistencia al desgaste muy superior en 

los recubrimientos de TiC/a-C:H, para un sistema compuesto de pequeñas 

nanopartículas de TiC de aproximadamente 2 nm y una amplia separación entre ellas 

dentro de la matriz, comparables al tamaño de las nanopartículas. 
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Sánchez-Lopez et al. [25], estudiaron los efectos de diferentes carburos 

metálicos (TiC, WC, TiBC) mezclados con carbón amorfo (a-C), sobre las propiedades 

mecánicas y tribológicas de recubrimientos de MeC/a-C depositados por PVD. Ellos 

encontraron una correlación entre los coeficientes de fricción, dureza y razón de 

desgaste, con el contenido de carbón y la presencia de carbón amorfo en el 

recubrimiento: para un ratio de carbón amorfo al contenido de carbón de 40 a 45%, la 

dureza varió entre 15 y 20 GPa, el coeficiente de fricción de aproximadamente 0,2 y una 

razón de desgaste de 10
-7

 – 10
-8

. 

Gwo et al. [26], investigó las propiedades de recubrimientos del tipo Ti-DLC 

depositados por pulverizador catódico pulsado en alta potencia (high-power pulsed 

magnetron sputtering, HPPMS) sobre sustratos de acero, en función del bias en el 

sustrato, y la distancia del blanco al sustrato. Ellos encontraron que el ratio de átomos 

de Ti/C permanece estable a distancias del blanco al sustrato de 10 a 15 cm, a mayores 

distancias el ratio disminuye. Además encontraron que la razón de Ti/C afecta la 

estructura de las películas mientras que el voltaje de bias sobre el sustrato tuvo poco 

efecto sobre ella. 
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CAPITULO 3 

3.1 Estrés en películas delgadas de W-C:H 

Las regulaciones medio-ambientales a nivel mundial reclaman el menor uso de 

lubricantes químicos comúnmente usados en los sistemas mecánicos. Dichas exigencias 

unida a la necesidad de mejorar las propiedades mecánicas y tribológicas de los 

materiales usados en la industria, conllevan el desarrollo de tratamientos especiales 

sobre la superficie de las componentes mecánicas con el objetivo de mejorar su 

resistencia al desgaste. Durante los últimos años recubrimientos duros basados en nano-

compuestos que contienen un elemento metálico (Ti, W, WC) inmerso en una matriz de 

carbón-amorfo-hidrogenado tipo diamante (a-C:H, o también conocido como DLC), 

están recibiendo considerable atención tanto desde el punto de vista científico como 

industrial. Este hecho se debe en gran medida a que tales recubrimientos de nano-

compuestos exhiben bajo coeficiente de fricción, alta resistencia al desgaste y alta 

dureza si los comparamos con los recubrimientos protectores convencionales. En este 

capítulo se presentaran y analizaran el estrés compresivo de una serie de recubrimientos 

de W-C:H producidos a diferentes condiciones de deposición en un sistema magnetron 

sputtering. 
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3.2 Detalles Experimentales 

Películas delgadas de W-C:H fueron producidos por magnetron sputtering en el 

sistema ATC-1500F de la empresa AJA Int. de los Estados Unidos.  La figura 3.1 

muestra el esquema experimental usado en la preparación de las muestras. Las películas 

fueron producidas por magnetron sputtering usando una potencia al cátodo del tipo 

radio-frecuencia (RF) sobre un blanco de carburo de tungsteno (WC) de 5 cm de 

diámetro, en un plasma de argón/acetileno. Las películas fueron depositadas sobre 

obleas de silicio durante un tiempo de 2 horas. Antes de la deposición la cámara fue 

evacuada hasta una presión de 1×10
-5

 Pa y la oblea de silicio fue calentada a una 

temperatura de 160 
o
C por 90 minutos y después limpiada usando un plasma de argón y 

aplicando un voltaje de bias sobre el sustrato  de 80 V por 5 minutos. En este último 

proceso mantuvimos el flujo de argón en 35 sccm (en sus siglas en inglés, standard 

centimeter cubic per minute). 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.1 Representación esquemática del proceso de deposición de las películas 

delgadas de W-C:H sobre las obleas de silicio. 

 
set-upusedinthepreparationof our samples. W–C:Hcoatings

weredepositedby reactiveRFmagnetronsputtering fromWC

target in an argon/acetylene plasmaonto asilicon wafer sub-

strateduring2h. Beforedepositionthechamber wasevacuated

to 1×10−5 Pa and the wafer substrate was heated to a tem-

perature of 160 °C for 90 min and then sputter etched in Ar

plasmawithanegativesubstratebiasvoltageof 80V for 5min.

Duringcoatingdepositionthesubstratetemperaturewaskept at

about 160°CandtheRF-powerontheWCtarget at 148W.The

diameter of the target is 5.04 cm and the substrate to target

distance 11 cm. For all coatings a chromium interlayer of

approximately 300 nmwasdeposited first in order to enhance

theadhesionbetween thecoating andsubstrate. Theargongas

flow washeld constant at 35 sccm, whereas theacetylenegas

flow and substrate bias voltage were varied between 0 and

10sccm, and0and200V, respectively.

Surfacemorphology of coatedsampleswasexaminedusing

scanningelectronmicroscopy (SEM). Fracturedcross-sectional

SEMmicrographwasusedfordeterminationof thethicknessof

the W–C:H coatings. X-ray diffraction (XRD) was used for

phasedetermination. Themeasurementswereperformedwitha

Bruker-AXS D 5005 diffractometer with a diffracted beam

graphite monochromator. Cu K-α radiation was used for all

measurements. Electron probe X-ray microanalysis (EMPA)

wasusedforthedeterminationof thecompositionof theW–C:H

coatings. ThemeasurementswereperformedwithaJEOL JXA

8900R microprobe using an electron beam with energy of

10 keV and a current of 200 nA. Nanoindentation tests were

carried out at room temperature in order to determinate the

mechanical properties(hardnessandreducedYoung'smodulus)

of W–C:H coatings. For these measurements, a Hysitron

TriboScopenanoindentationsystemwithaBerkovichdiamond

indenter tipwasused. HardnessandreducedYoung'smodulus

were determined from the load–displacement curves and

calculated by the Oliver and Pharr method [11]. The applied

loadsduring indentation werebetween 1500 and 4000 nN. In

order to avoid the influence of the substrate, the penetration

depthwasalwayskept below10%of thecoatingthickness.

The internal stress of the W–C:H coatings was evaluated

usingthesubstratecurvaturemethod[12]. For thispurpose, the

curvatureof thewaferwasevaluatedbeforeandafterdeposition

byapplyingtwoparallel laser beamsandtheinternal stresswas

Fig. 1. Schematic diagramshowing theexperimental set-up.

Fig. 2. Cross-sectional SEM micrograph of the W–C:H/Cr bilayer coating at

5sccmof acetyleneflow.

Fig. 3. Density of theW–C:H coatingsdeposited at 0 bias (full triangle) and

140Vof biasvoltage(opencircle). Thearrowsindicatethevaluesof thedensity

of tungsten (W) and tungsten–carbide(WC).

Fig.4.XRDpatternsof W–C:H/Cr bilayer coatingsat 1(black) and10(striped)

sccmof acetyleneflows.
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Durante la deposición de los recubrimientos la temperatura del sustrato fue 

mantenida constante a 160 
o
C y la potencia de la rf sobre el blanco de WC fue de 148 

W. Una capa intermedia de cromo de 300 nm fue depositada con el fin de mejorar la 

adhesión entre el recubrimiento y el sustrato. El flujo de argón fue mantenido constante 

en 35 sccm, mientras que el flujo de acetileno fue variado entre 0 y 10 sccm, y el voltaje 

del bias sobre el sustrato fue variado entre 0 y 200 V. 

 

3.3 Resultados de primer conjunto de muestras 

Las micrografías de microscopía electrónica de barrido (scanning electron 

microscopy, SEM) de la sección transversal de las muestras fueron usadas para 

determinar el espesor de las películas de W-C:H. La figura 3.2 muestra la sección 

transversal obtenida para un recubrimiento depositado a un flujo del gas de acetileno de 

5 sccm.  

 

Figura 3.2 Micrografía de la sección transversal de SEM de recubrimientos de W-

C:H/Cr obtenidos a un flujo de acetileno de 5 sccm y no-bias. 

 

set-up used in the preparation of our samples. W–C:H coatings

were deposited by reactive RF magnetron sputtering from WC

target in an argon/acetylene plasma onto a silicon wafer sub-

strate during 2 h. Before deposition the chamber was evacuated

to 1×10−5 Pa and the wafer substrate was heated to a tem-

perature of 160 °C for 90 min and then sputter etched in Ar

plasmawith anegative substratebias voltage of 80 V for 5 min.

During coating deposition thesubstrate temperaturewaskept at

about 160 °C and theRF-power on theWC target at 148 W. The

diameter of the target is 5.04 cm and the substrate to target

distance 11 cm. For all coatings a chromium interlayer of

approximately 300 nm was deposited first in order to enhance

the adhesion between the coating and substrate. The argon gas

flow was held constant at 35 sccm, whereas the acetylene gas

flow and substrate bias voltage were varied between 0 and

10 sccm, and 0 and 200 V, respectively.

Surface morphology of coated samples was examined using

scanning electron microscopy (SEM). Fractured cross-sectional

SEM micrograph wasused for determination of the thicknessof

the W–C:H coatings. X-ray diffraction (XRD) was used for

phasedetermination. The measurements wereperformed with a

Bruker-AXS D 5005 diffractometer with a diffracted beam

graphite monochromator. Cu K-α radiation was used for all

measurements. Electron probe X-ray microanalysis (EMPA)

wasused for thedetermination of thecomposition of theW–C:H

coatings. The measurements were performed with a JEOL JXA

8900R microprobe using an electron beam with energy of

10 keV and a current of 200 nA. Nanoindentation tests were

carried out at room temperature in order to determinate the

mechanical properties (hardnessand reduced Young'smodulus)

of W–C:H coatings. For these measurements, a Hysitron

TriboScope nanoindentation system with a Berkovich diamond

indenter tip was used. Hardness and reduced Young's modulus

were determined from the load–displacement curves and

calculated by the Oliver and Pharr method [11]. The applied

loads during indentation were between 1500 and 4000 nN. In

order to avoid the influence of the substrate, the penetration

depth was always kept below 10% of the coating thickness.

The internal stress of the W–C:H coatings was evaluated

using the substrate curvature method [12]. For this purpose, the

curvatureof thewafer wasevaluated beforeand after deposition

by applying two parallel laser beams and the internal stresswas

Fig. 1. Schematic diagram showing the experimental set-up.

Fig. 2. Cross-sectional SEM micrograph of the W–C:H/Cr bilayer coating at

5 sccm of acetylene flow.

Fig. 3. Density of the W–C:H coatings deposited at 0 bias (full triangle) and

140 V of biasvoltage(open circle). Thearrowsindicate thevaluesof thedensity

of tungsten (W) and tungsten–carbide (WC).

Fig. 4. XRD patternsof W–C:H/Cr bilayer coatingsat 1 (black) and 10 (striped)

sccm of acetylene flows.
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De la figura 11 es claro la estructura columnar de la película intermedia de Cr 

mientras que la capa superior de W-C:H no muestra una estructura bien definida. A 

partir de dichas micrografías fue posible obtener los espesores de los recubrimientos de 

W-C:H los cuales variaron entre 450 y 1100 nm para flujos de gas de acetileno entre 0 y 

10 sccm, respectivamente. 

La densidad de los recubrimientos de W-C:H fueron calculadas dividiendo la 

masa depositada de los recubrimientos de W-C:H por su respectivo volumen. La figura 

3.3 muestra la variación de densidad de los recubrimientos de W-C:H en función del 

flujo del de acetileno sin voltaje bias y a un voltaje bias aplicado sobre el sustrato de 

140 V. De la figura se observa que aumentado el flujo de acetileno en el proceso de 

deposición sin bias, la densidad decrece de 15.5 gr/cm
3
 a 3.5 gr/cm

3
. Además, aplicando 

un bias de 140 V sobre el sustrato, la densidad aumenta ligeramente, principalmente a 

bajas cantidades del flujo del gas de acetileno.  

 

Figura 3.3 Densidad de los recubrimientos de W-C:H depositados sin voltaje de bias 

(triángulos) y aplicando 140 V de voltaje de bias al sustrato (círculos). Las flechas 

indican los valores de la densidad del tungsteno (W) y el carburo de tungsteno (WC). 
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La técnica de difracción por rayos X (x-ray difraction, XRD) fue usado para 

determinar la fase de las películas de W-C:H depositadas. Los patrones de XRD para 

recubrimientos depositados entre 0 y 10 sccm del flujo del acetileno y además aplicando 

un voltaje bias al sustrato entre 0 y 200 V, mostraron picos anchos típicos de estructuras 

amorfas. La figura 13 muestra los patrones de XRD para recubrimientos de W-C:H 

depositados a 1 y 10 sccm del flujo del gas de acetileno (sin voltaje bias). La única 

excepción fue encontrado para el recubrimiento depositado sin flujo de gas de acetileno 

(en plasma de argón puro), donde sus patrones de XRD exhiben un pico débil a 

alrededor de 2θ = 34
o
 y 41

o
. Estos picos pueden ser atribuidos a la presencia de una fase 

cristalina de las partículas de WC presentes en el recubrimiento.

 

Figura 3.4 Patrones de rayos-X de recubrimientos de W-C:H/Cr obtenidos a 1 sccm 

(línea negra) y 10 sccm (línea gris) de flujos del gas de acetileno. 

 

Usando el método de la curvatura de las obleas de silicio y la ecuación de Stoney 

para la determinación del estrés en los recubrimientos de W-C:H, encontramos que el 

set-up used in the preparation of our samples. W–C:H coatings

were deposited by reactive RF magnetron sputtering from WC

target in an argon/acetylene plasma onto a silicon wafer sub-

strate during 2 h. Before deposition the chamber was evacuated

to 1×10−5 Pa and the wafer substrate was heated to a tem-

perature of 160 °C for 90 min and then sputter etched in Ar

plasma with anegative substratebiasvoltage of 80 V for 5 min.

During coating deposition the substrate temperaturewaskept at

about 160 °C and theRF-power on theWC target at 148 W. The

diameter of the target is 5.04 cm and the substrate to target

distance 11 cm. For all coatings a chromium interlayer of

approximately 300 nm was deposited first in order to enhance

the adhesion between the coating and substrate. The argon gas

flow was held constant at 35 sccm, whereas the acetylene gas

flow and substrate bias voltage were varied between 0 and

10 sccm, and 0 and 200 V, respectively.

Surface morphology of coated samples was examined using

scanning electron microscopy (SEM). Fractured cross-sectional

SEM micrograph wasused for determination of the thicknessof

the W–C:H coatings. X-ray diffraction (XRD) was used for

phasedetermination. The measurements wereperformed with a

Bruker-AXS D 5005 diffractometer with a diffracted beam

graphite monochromator. Cu K-α radiation was used for all

measurements. Electron probe X-ray microanalysis (EMPA)

wasused for thedetermination of thecomposition of theW–C:H

coatings. The measurements were performed with aJEOL JXA

8900R microprobe using an electron beam with energy of

10 keV and a current of 200 nA. Nanoindentation tests were

carried out at room temperature in order to determinate the

mechanical properties (hardnessand reduced Young'smodulus)

of W–C:H coatings. For these measurements, a Hysitron

TriboScope nanoindentation system with a Berkovich diamond

indenter tip was used. Hardness and reduced Young's modulus

were determined from the load–displacement curves and

calculated by the Oliver and Pharr method [11]. The applied

loads during indentation were between 1500 and 4000 nN. In

order to avoid the influence of the substrate, the penetration

depth was always kept below 10% of the coating thickness.

The internal stress of the W–C:H coatings was evaluated

using the substrate curvature method [12]. For this purpose, the

curvatureof thewafer wasevaluated beforeand after deposition

by applying two parallel laser beams and the internal stresswas

Fig. 1. Schematic diagram showing the experimental set-up.

Fig. 2. Cross-sectional SEM micrograph of the W–C:H/Cr bilayer coating at

5 sccm of acetylene flow.

Fig. 3. Density of the W–C:H coatings deposited at 0 bias (full triangle) and

140 V of biasvoltage(open circle). Thearrows indicate thevaluesof thedensity

of tungsten (W) and tungsten–carbide (WC).

Fig. 4. XRD patternsof W–C:H/Cr bilayer coatingsat 1 (black) and 10 (striped)

sccm of acetylene flows.

4285B.R. Pujada, G.C.A.M. Janssen / Surface & Coatings Technology 201 (2006) 4284–4288
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estrés intrínseco siempre es compresivo para todas las muestras estudiadas en el rango 

de flujo de acetileno aplicado a la cámara de deposición, y del voltaje bias aplicado 

sobre el sustrato. Los resultados indican que el estrés compresivo en los recubrimientos 

decrece de -4.5 GPa a -0.7 GPa cuando el flujo de acetileno se incrementa de 0 a 10 

sccm. La figura 3.5 muestra la dependencia del estrés compresivo en recubrimientos de 

W-C:H depositados a un flujo de acetileno de 5 sccm, en función del voltaje bias 

aplicado sobre el sustrato. El estrés compresivo se incrementa rapidamente de -1.6 GPa 

a -3.0 GPa cuando aumentamos el voltaje bias  por sobre los 140 V.  

 

Figura 3.5 Estrés compresivo en recubrimientos de W-C:H obtenidos a 5 sccm del  flujo 

del gas de acetileno, en función del voltaje bias al sustrato. 

 

 

La variación del estrés compresivo en recubrimientos de W-C:H depositados sin 

voltaje bias (no-bias)  y voltaje bias de 240 V, en función del flujo de acetileno es 

también mostrado en la figura 3.6. 
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Figura 3.6 Estrés compresivo en recubrimientos de W-C:H obtenidos sin voltaje bias  

(triángulos) y a voltaje bias de 140 V (círculos), en función del flujo del gas de 

acetileno. 

 

 

3.4 Discusión del primer conjunto de muestras 

La disminución de la densidad de los recubrimientos de W-C:H con el aumento 

del flujo del gas de acetileno tal como se observa en la figura 3.3, es atribuido al 

incremento del contenido de carbón en el recubrimiento [27]. Este efecto puede ser 

atribuido a la disociación del acetileno durante la descarga, el cual es esperado para un 

proceso de deposición usando un sistema de magnetron sputtering en modo RF sobre un 

blanco de WC en un plasma de argón-hidrocarbón [28]. La aaplicación de bias al 

sustrato aumenta la densidad de las películas, este efecto puede ser atribuido a la 

pulverización de átomos de carbón fuera de la película durante la deposición. 

Los picos anchos observados en los patrones de difracción de rayos x en los 

recubrimientos de W-C:H puede ser atribuido a la presencia de pequeños granos 
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cristalinos de tamaño nanométrico combinado con un alto grado de desorden estructural 

en los recubrimientos. Además se observa que la intensidad de los picos aumenta con la 

densidad del recubrimiento. Abdelouahdi et al [29] mostró la misma dependencia en sus 

estudios experimentales de películas delgadas de WC depositadas en plasma de argón y 

metano.  

El estrés compresivo en los recubrimientos de W-C:H dependen tanto de la 

composición así como del voltaje bias aplicado al sustrato. De la figura 3.5 vemos que 

tanto a 0 como a 140 V de sustrato bias, el estrés compresivo decrece con el flujo del 

gas de acetileno. Una dependencia similar fue observado por Strond et al. [24], en sus 

estudios de recubrimientos de W-C:H depositados a diferentes flujos de acetileno y 

voltajes bias. El incremento del estrés compresivo con el voltaje bias tal como es 

observado en la figura 3.5 puede ser atribuido al hecho que iones energéticos golpean la 

película durante el proceso de deposición, promoviendo intersticios en un proceso 

conocido como “ion-peening¨ [30]. Este efecto fue observado en todos los 

recubrimientos estudiados en este trabajo (figura 3.6).  Por tanto la disminución del 

estrés compresivo con el aumento del flujo de acetileno se le podría atribuir al aumento 

del contenido de carbón en la película, formando una estructura de carácter amorfa.  
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3.5 Resultados del segundo conjunto de muestras 

Con el fin de entender un poco más la razón de la disminución del estrés, un 

nuevo conjunto de muestras fueron depositadas pero está vez en función de la presión 

parcial del gas de acetileno usando un analizador de energía-masa (mass-energy 

analyzer). Además se midió el contenido de carbón y tungsteno en las películas de WC-

DLC usando el sistema de electron probe x-ray microanalysis (EMPA). El contenido de 

hidrogeno en los recubrimientos fue obtenido  usando la técnica de elastic recoil 

detention analysis (ERDA). La microestructura  de los recubrimientos de WC-DLC 

fueron obtenidos por espectroscopia de transmisión electrónica, TEM. Un sistema 

analizador de energía-masa (mass-energy analyzer, MEA) fue empleado para las 

medidas de la distribución  de energía de los iones. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.7 Estrés compresivo en recubrimientos de W-C:H en función de la presión 

parcial del acetileno. 
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La Figura 3.7 muestra el estrés compresivo de recubrimientos de WC-DLC 

depositados en un plasma de argón/acetileno, en función de la presión parcial del 

acetileno desde 0 a 0,08 Pa. La incertidumbre de la presión parcial del acetileno 

aumenta a presiones mas bajas que 0,01 Pa. Queda claro que el estrés disminuye con la 

presión parcial del acetileno. Además observamos que tan pronto como las deposiciones 

son llevados a cabo con la adición de 0,012 Pa de presión parcial de acetileno, el estrés 

compresivo disminuye abruptamente desde -5.0 GPa a -1.6 GPa, mientras que un mayor 

aumento de acetileno resulta en variaciones moderadas en los valores del estrés 

compresivo.  

La pregunta que tenemos es: Cuál es la causa del cambio brusco del estrés 

compresivo? Podemos relacionarlo a un fuerte cambio en el bombardeo de los iones 

sobre el sustrato? Será que el gas de acetileno cambia drásticamente la densidad de  

Ar
+
? O la incorporación de carbón debido al acetileno  en la película cambia la 

microestructura y por ende el estrés?  

 La Figura 3.8 muestra las concentraciones de carbón y de tungsteno el 

porcentaje atómico (at. %) determinados por EPMA en los recubrimientos de WC-DLC 

en función de la presión parcial del acetileno. De la figura es evidente que cuando la 

presión parcial del acetileno se incrementa desde 0 hasta 0,08 Pa en el plasma, la 

concentración de carbón aumenta monotónicamente desde 44 a 92 at.%, mientras que la 

de tungsteno decrece desde 56 a 8 at.%. El incremento en la concentración de carbón 

puede ser debido al aumento en la razón de descomposición del gas de hidrocarbono en 

el plasma cuando se aumenta la presión parcial del acetileno. La disminución en la 

concentración de tungsteno puede ser asociado a un cada vez menor sputtering yield, 

debido a la contaminación del blanco de WC. 
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Figura 3.8 Concentraciones de W y C medidos por EMPA (en at.%), en función de la 

presión parcial del acetileno. 

 

 

La Figura 3.9 muestra concentración de hidrogeno obtenidos de experimentos de 

ERDA. La profundidad de la escala es expresada en átomos/cm
2
 de W, C y H. El perfil 

muestra gradiente en la concentración de hidrogeno incrementándose con la 

profundidad desde 0,1 a 0,8 at.% en recubrimientos puros de WC (sin acetileno). Para 

recubrimientos de WC-DLC depositados a 0,012 y 0,04 Pa de presión parcial del 

acetileno, las concentraciones de hidrogeno se incrementan desde 3,5 a 4,5 at.%, y 10 a 

12 at.%, respectivamente. Estos resultados muestran lo esperado, que el contenido de 

hidrogeno en recubrimientos de WC-DLC se incrementan con la presión parcial del 

acetileno durante el proceso de deposición. 
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Figura 3.9 Perfil de profundidad de la concentración de hidrogeno obtenidos de 

experimentos de ERDA para recubrimientos de WC-DLC en atmosferas de argón puro 

y a presiones parciales del acetileno de 0,012 y 0,04 Pa. 

 

        La Figura 3.10 muestra imágenes de TEM en campo oscuro y área seleccionada de 

patrones de difracción (selected area diffraction patterns, SADP) de recubrimientos de 

WC-DLC depositados en atmosfera pura de argón (a) y atmosfera de argón/acetileno a 

0,012 Pa de presión parcial de acetileno (b). La micrografía de la sección transversal del 

recubrimiento depositado en atmosfera de argón puro (WC) exhibe una estructura 

granular columnar paralelo a la dirección de crecimiento con un ancho de columna de 

entre 10 y 40 nm. La presencia de anillos de difracción apuntillados tal como se observa 

en la imágenes de SADP (Fig. 3.10-a) indica una fase de WC policristalina tal como se 

habían observado en resultados de rayos x. Por otro lado, las imágenes de TEM en 

campo oscuro y área seleccionada de patrones de difracción (SADP) para el 
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recubrimiento de WC-DLC depositado a 0,012 Pa de presión parcial del acetileno, 

indica que el recubrimiento es casi totalmente amorfo. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.10 Imágenes de TEM en campo oscuro y área seleccionada de patrones de 

difracción (selected area diffraction patterns, SADP) de recubrimientos de WC-DLC 

depositados en atmosfera pura de argón (a) y atmosfera de argón/acetileno a 0,012 Pa de 

presión parcial de acetileno (b). 

 

     La Figura 3.11 muestra las funciones de distribución de energía de los iones 

positivos medidos en plasma de argón puro y plasma de argón/acetileno a una presión 

parcial del acetileno de 0,019 Pa. Del análisis de las medidas de MEA, fueron 
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determinados los perfiles de energía para los iones de Ar
+
, H2

+
, Ar

2+
, y C2H2

+
. Se 

encontró que la más probable energía de los iones determinados por un plasma potencial 

de 24 V, fueron independientes de la composición del plasma. Estos resultados indican 

que no hay cambios substanciales en la energía de los iones que bombardean la película 

durante su crecimiento en presencia de atmosferas diferentes. Además, el flujo de Ar
+
 se 

mantuvo constante, mientras que el de C2H2
+
 incrementa con la presión parcial del 

acetileno. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.11 Distribución de energías en función de los iones positivos en plasma de 

argón puro (a) y argón/acetileno (b) medidos por MEA.  
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3.6 Discusión del segundo conjunto de muestras 

      Películas delgadas de WC producidas por sputtering  con una alta concentración de 

tungsteno exhiben un alto valor de estrés de compresión según lo observado en la figura 

3.7. Este alto valor es probablemente a consecuencia de su estructura policristalina y la 

alta densidad de las películas de WC. Inyectando 0,012 Pa de presión parcial del 

acetileno en el plasma, la microestructura cambia de policristalino a amorfo como se 

puede ver en el análisis de los resultados de TEM (ver figura 3.10), resultando por tanto 

en una pronunciada caída del estrés compresivo. Los experimentos de ERDA muestran 

un incremento continuo del contenido de hidrogeno con el aumento de la presión parcial 

del acetileno. Sin embargo, el estrés en el recubrimiento cae abruptamente cuando se 

incrementa la presión parcial del acetileno de 0 a 0,012 Pa. 

      La formación de películas amorfas puede ser causado por la incorporación de cierta 

cantidad de hidrogeno. Sin embargo, de los resultados de ERDA se puede afirmar que 

para presiones parciales de acetileno de 0,012 Pa y más altos, la variación del estrés 

intrínseco no depende directamente de la cantidad relativa de hidrogeno en los 

recubrimientos de WC-DLC. De los resultados de MEA, no detectamos cambios en la 

más probable energía de los iones positivos, tal como se aprecia en la Fig. 3.11, 

sugiriendo, por tanto, una influencia limitada de los iones positivos en la 

microestructura y el crecimiento del estrés en recubrimientos de WC-DLC.  

      Estos resultados claramente demuestran que la caída abrupta del estrés en 

recubrimientos de WC-DLC, es debido al cambio en microestructura causado por la 

química del proceso de crecimiento. Del diagrama de fases para el tungsteno-carbón 

(WC), se puede observar que no hay solubilidad del carbón en el compuesto de WC. Por 

lo tanto el exceso de carbón debido al acetileno sobre la superficie de la película, evita 
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el crecimiento de una película policristalina de WC y da surgimiento a una película 

amorfa compuesta de carbón y tungsteno con ratio atómico mayor que 1. 
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CAPITULO 4 

4.1 Estrés en multicapas de carburo de tungsteno-carbón tipo 

diamante (WC-DLC) 

 

El estudio y entendimiento del estrés intrínseco en películas con estructura de 

multicapas compuestos por dos capas alternadas A/B, es de gran interés científico y 

tecnológico debido a la presencia de un gran número de interfaces. Si bien la teoría para 

el estrés en películas formadas por multicapas de diferente composición aun esta en 

desarrollo, algunos autores han mostrado que la variación en el estrés puede ser el 

resultado de la interacción del recubrimiento con el sustrato, la interacción entre cada 

capa, y/o debido a la presencia de interfaces [31-35]. En este capitulo se presentarán y 

analizarán los resultados experimentales para el estrés compresivo en una serie de 

recubrimientos de multicapas del tipo carburo de tungsteno (WC) y carbón-tipo-

diamante (W-C:H) preparado por magnetron sputtering aplicando una potencia del tipo 

radio frecuencia (RF) sobre el blanco de WC. Este tipo de multicapas al cual 

denominaremos de multicapas de WC-DLC, es obtenido a través de la modulación del 

flujo de gas de acetileno que entra en la cámara de sputtering durante todo el proceso de 

deposición. Se presentará evidencia experimental de la presencia de un estrés 

compresivo mínimo para un espesor de bicapas entre 5  y 10 nm, y un valor inusual para 

el estrés de interface en estas multicapas.  
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4.2 Detalles experimentales de la preparación de muestras 

Recubrimientos de multicapas de WC-DLC fueron producidos por magnetron 

sputtering aplicando una potencia RF sobre un blanco de carburo de tungsteno (WC) de 

5 cm de diámetro, en un plasma de argón/acetileno. Las multicapas serán depositados 

sobre obleas de silicio de 5,04 cm de diámetro con orientación cristalografía (100). 

Antes de la deposición la cámara fue evacuada a un vacío de 1×10
-5

 Pa y el sustrato de 

silicio fue calentado a una temperatura de 160 
o
C por 90 minutos. El sustrato de silicio 

fue limpiado usando un plasma de argón a una potencia bias sobre el sustrato de 30 W 

por 5 minutos. Durante la deposición del recubrimiento la temperatura del sustrato fue 

mantenido constante a 160 
o
C mientras que la potencia de la RF sobre el blanco de WC 

fue establecido en 148 W. La distancia del blanco al sustrato fue de 11 cm, y el sustrato 

fue rotado uniformemente a razón de 10 rpm durante todo el proceso de deposición.  

Con el fin de obtener la estructura en multicapas, el flujo del gas de acetileno de 

5 sccm, fue inyectado en la cámara de deposición de forma periódica, modulada por una 

onda del tipo cuadrada (el flujo de acetileno fue interrumpido periódicamente en el 

tiempo durante toda el proceso de deposición, variando de 5 a 0 sccm, según la 

periodicidad establecida), mientras que el flujo de argón fue mantenido constante a 35 

sccm durante todo el proceso de deposición (figura 4.1). La forma de controlar la onda 

cuadrada fue a través de la modulación de la válvula de aislamiento que conecta la línea 

del gas de acetileno con la cámara de deposición, abriéndola y cerrándola 

periódicamente pero manteniendo el controlador de flujo de masa para el acetileno en 5 

sccm.  El periodo de la modulación del flujo de acetileno fue variado entre 8 segundos y 

20 minutos. El tiempo total de deposición fue de 2 horas. A partir de ese proceso se 

obtuvieron recubrimientos con diferentes números de capas de WC y W-C:H, y 

diferentes espesores de las bicapas. 
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Figura 4.1 Representación esquemática del proceso de formación de multicapas de WC-

DLC a través de la modulación del flujo de gas del acetileno que ingresa a la cámara de 

deposición. 

 

Si bien los resultados presentados en está tesis corresponden a recubrimientos 

depositados durante 2 horas, muestras preparadas a mayor tiempo de deposición 

mostraron los mismos resultados. 

sustrato 

(10 rpm) 

(2 h) 

(8 
s –

 20
 m

in) 

WC 

  W-C:H 

WC 
TS=160 °C 

  W-C:H 

5  
 (a

bier
to)

 

."."."

."."."

Blanco de WC 

Sustrato de Si 

Ar         +       Acetileno  

(35 sccm) (5 sccm) 

0  
(ce

rra
do) 

sustrato 

Blanco de WC 

Sustrato de Si 

(10 rpm) 

Ar         +       Acetileno  

(35 sccm) (5 sccm) 

(2 h) 

WC 

5  
 (a

bier
to)

 

TS=160 °C 
  W-C:H 

0  
(ce

rra
do) 

1h 

1h 

(a)	

(b)	



 49 

4.3 Resultados y Discusión 

El espesor de cada uno de los recubrimientos de multicapas de WC-DLC fue 

medido por microscopía por barrido electrónico (scanning electron microscope, SEM), 

usando la imagen transversal de los recubrimientos para las medidas del espesor, tal 

como se muestra en la Figura 4.2. A partir del espesor y del número de bicapas de 

WC/WC-DLC, fue posible obtener el espesor de cada una de las  bicapas. 

 

 

Figura 4.2 Imagen transversal de SEM de multicapas de WC-DLC obtenidos a una 

modulación del gas de acetileno de 10 min. 

 

La estructura de las multicapas fue también confirmada por medidas de 

difracción de rayos-X en modo rasante (DRX). Las medidas fueron realizadas con un 

difractometro  Bruker AXS D 5005. La figura 4.3 muestra el patrón de DRX en ángulo 

rasante para las multicapas depositadas a 30 seg y 3 min de modulación del flujo de gas 

de acetileno y con espesores de las bicapas de 5 y 30 nm, respectivamente. 

Disminuyendo el tiempo de la modulación del flujo de gas de acetileno, la distancia 

entre pico y pico aumenta. La estructura de las multicapas en los patrones de DRX 

comienza a desaparecer a tiempos de modulación menores que 30 seg. 
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Figura 4.3 Patrones de XRD en ángulo rasante para multicapas de WC-DLC producidas 

a 3  min (línea continua) y 30 s (línea entrecortada) de la modulación del flujo del gas 

de acetileno. 

 

Un estudio más detallado de la microestructura de las multicapas de WC-DLC 

así como de sus capas individuales puede ser obtenido a través del análisis de las 

medidas obtenidas por microscopia electrónica de transmisión (transmission electron 

microscopy, TEM) de la sección transversal de los recubrimientos. TEM fue realizado 

en un sistema CM30T Philips operando a 300 kV. La figura 4.4 muestra la imagen en 

campo claro de TEM (bright field, BFTEM) para las multicapas producidas a 5 minutos 

de modulación del flujo de gas de acetileno. Un primer análisis de la figura 4.4 revela 

dos capas alternadas bien definidas de W-C:H y WC, obtenidos cuando la válvula del 

flujo de acetileno está abierta y cerrada, respectivamente. Puesto que el tungsteno 

absorbe más electrones que el carbón, este aparece oscuro en la imagen de BFTEM. Por 

tanto, juzgando por la diferencia en intensidad en las capas, la capa de W-C:H está 

caracterizada por una capa rica en carbón (C), mientras que la capa de WC tiene mucho 

bon, it appears dark in the BFTEM image. Therefore, judg-

ing by the intensity difference in the layers, the W–C:H layer

is characterized by a layer rich in carbon C , whereas the

WC layer has much less C. From the BFTEM image we

found a bilayer period of 50.7±0.5 nm, and WC and W–C:H

layer thicknesses of 17.4±0.5 and 31.2±0.5 nm, respec-

tively. The inset in Fig. 2 shows narrow third and fourth

layers of a very C rich composition above the WC layer of

1.1±0.1 nm, and above this, a more or less broken up W rich

layer of approximately 1 nm.

The internal stress of the WC-DLC multilayer coatings

was evaluated using the substrate curvature method. For this

purpose, the curvature of the wafer was measured before and

after deposition by applying two reflected parallel laser

beams and the internal stress was calculated using the Stoney

equation for stress measurement.
11

Figure 3 shows the com-

pressive stress of the WC-DLC multilayers as a function of

the bilayer thickness. By decreasing the bilayer thickness

from 103 to 5 nm, the compressive stress decrease from

−2.5 to −0.8 GPa. At a bilayer thickness less than 5 nm, the

compressive stress increases rapidly up to −1.5 GPa, a value

close to the compressive stress in W–C:H coatings deposited

using a continuous flow of 2.5 SCCM of acetylene gas

−1.6 GPa .
12

Since that interface plays an important role in the total

stress behavior in multilayer films, then consider the case of

N bilayers A /B, where A=WC and B=W–C:H, with

stresses A and B and thicknesses dA and dB, respectively.

The stress in a multilayer can be modeled as the thickness-

averaged stress in the individual layers plus the number of

interfaces times the interface stress,

scd = N AdA + BdB + 2Nf . 1

By definition =d /N, where d is the total thickness of

the multilayer coating. This allows Eq. 1 to be written as

sc =
dA

A +
dB

B +
2 f

. 2

For our series of depositions dA / and dB / were deter-

mined from the TEM micrographs. Also we ascertained that

A does not depend on dA, nor does B depend on dB: We

measured stress in a separate series of films consisting of

individual layers A or B with thicknesses ranging from

16 to 850 nm. Of course the error increased with decreasing

thickness but no systematical dependence of stress on indi-

vidual layer thickness was observed. We found values for

stresses of A=−4.56 GPa and B=−1.53 GPa. Therefore

the first two terms on the right in Eq. 2 are constants. Now

we are able to determine f from a plot of sc vs 1/ Fig. 4 .

FIG. 1. Low-angle XRD patterns of WC-DLC multilayer coatings for 3 min

continuous and 30 s dashed of acetylene flow modulation.

FIG. 2. Cross-sectional BFTEM image of WC-DLC multilayer coating ob-

tained at 5 min of acetylene flow modulation. The higher magnification used

for the inset shows a very thin carbon layer above the WC layer.

FIG. 3. Compressive stress as a function of the bilayer thickness in WC-

DLC multilayer coatings. A minimum value for stress is observed at around

5 nm. The dashed line is a guide to the eyes.

FIG. 4. Substrate curvature stress as a function of the inverse of bilayer

thickness in WC-DLC multilayer coatings. The dashed line is a fit using Eq.

2 .
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menos carbón. De las imagen de BFTEM encontramos un periodo de las bicapas de 

50,7 0,5 nm, y las capas de WC y W-C:H espesores de 17,4 0,5 nm y 31,2 0,5 nm, 

respectivamente. El recuadro en la figura 4.4 muestra dos capas extras muy delgadas 

rica en carbón sobre la capa de WC de espesor de 1,1 0,1 nm, y sobe ésta otra capa 

menos clara rica en W de aproximadamente 1 nm de espesor. 

 

Figura 4.4 Imagen de la sección transversal de medidas BFTEM de las multicapas de 

WC-DLC obtenido a 5 min de periodicidad del flujo de acetileno. La mayor 

magnificación mostrado en el rectángulo superior indica la presencia de una capa muy 

fina de carbón sobre la capa de WC. 
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bon, it appears dark in the BFTEM image. Therefore, judg-

ing by the intensity difference in the layers, the W–C:H layer

is characterized by a layer rich in carbon C , whereas the

WC layer has much less C. From the BFTEM image we

found a bilayer period of 50.7±0.5 nm, and WC and W–C:H

layer thicknesses of 17.4±0.5 and 31.2±0.5 nm, respec-

tively. The inset in Fig. 2 shows narrow third and fourth

layers of a very C rich composition above the WC layer of

1.1±0.1 nm, and above this, a more or less broken up W rich

layer of approximately 1 nm.

The internal stress of the WC-DLC multilayer coatings

was evaluated using the substrate curvature method. For this

purpose, the curvature of the wafer was measured before and

after deposition by applying two reflected parallel laser

beams and the internal stress was calculated using the Stoney

equation for stress measurement.
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estrés. La figura 4.5 muestra el estrés compresivo de las multicapas de WC-DLC en 

función del espesor de las bicapas. Disminuyendo el espesor de las bicapas de 103 nm a 

5 nm, el estrés compresivo disminuye rapidamente de -2.5 GPa a -0,8 GPa. A espesores 

de bicapas menores que 5 nm el estrés compresivo se incremente rapidamente hasta -1,5 

GPa, un valor cercano al estrés compresivo en recubrimientos de W-C:H depositados 

usando un flujo continuo de  gas de acetileno de 2,5 sccm.   

 

 

Figura 4.5 Estrés compresivo en función del espesor de las bicapas en recubrimientos de 

multicapas de WC-DLC. Un valor mínimo del estrés es observado a alrededor de 5 nm. 

 

 La interface juega un rol importante en el comportamiento del estrés total en 

recubrimentos de multicapas, consideremos el caso de N bicapas A/B, donde A=WC y 

B=W-C:H, con valores de estrés σA y σB, y espesores dA y dB, respectivamente. En este 

caso el estrés en un sistema de multicapas puede ser modelado como el promedio del 
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estrés promediado con el espesor en las capas individuales más el número de interfaces 

veces el estrés de interface, 

      (         )                                                   (4.1) 

por definición λ=d/N, donde d es el espesor total del recubrimiento de multicapas. Esto 

permite reescribir la ecuación 4.2 como,  

     
  

 
   

  

 
   

  

 
                                            (   )             

Para nuestra serie de deposiciones, las razones dA/λ y dB/λ fueron determinados a 

partir de las micrografías de TEM. Además, fue probado que ni el estrés σA ni el σB 

dependen de sus espesores dA ni dB, para ello fueron medidos por separado el estrés en 

cada capa de forma individual (de WC y W-C:H) con espesores que variaron desde los 

16 nm hasta 850 nm. Queda claro que el error aumenta cuando se reduce el espesor pero 

no se encontró ninguna variación sistemática que pudiese indicar una dependencia con 

el espesor. 

 

En la figura 4.6 se muestra el estrés de los recubrimientos de WC-DLC en 

función de inversa del espesor de sus bicapas. Se puede observar un comportamiento 

lineal del estrés para recubrimientos con espesores de 20 nm o más, siguiendo el 

comportamiento esperado por la ecuación (4.2). Una desviación de la ecuación 4.2 

puede ser observada para bicapas con espesores menores a los 10 nm. Está desviación 

es atribuida al proceso de mesclado de ambas capas, el cual es relativamente mas 

importante para bicapas finas que gruesas. Usando la ecuación 4.2 para las muestras con 

espesores mayores de 20 nm, encontramos un estrés en la interface de 11,12 N/M. Este 

valor es extremadamente grande para una estrés de interface en películas delgadas. 
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Figura 4.6 Estrés compresivo en función de la inversa del espesor de las bicapas en 

multicapas de WC-DLC. La línea entrecortada es un ajuste usando la ecuación 3.  

 

Con el objetivo de entender mejor el alto valor obtenido para el estrés en la 

interface, se realizo una imagen de energía filtrada por TEM (energy filtered TEM, 

EFTEM) de la multicapa producido a 5 min de modulación del  flujo de acetileno, 

obtenido a una energía de 25 eV centrado en 285 eV cerca al borde CK a 288 eV. La 

figura 4.7 muestra parte de la imagen de EFTEM. Primeramente se puede observar que 

la concentración de carbón no es uniforme en la capa de WC, esto es debido al 

remanente del gas de acetileno que queda en la cámara una vez que es cerrado la válvula 

de acetileno, produciendo por tanto un mezclado de ambas capas. Además, la tira clara 

arriba de la capa de WC rica en C muestra una mayor concentración de carbón. Se 

puede observar también que encima de la capa de carbón de 1 nm de espesor, existe una 

capa rica en W de aproximadamente 1 nm de espesor. La capa rica en carbón es 

atribuido a la alta cantidad de acetileno que entra en la cámara cuando se abre la válvula 

de aislamiento de acetileno, el cual no puede bloquear el exceso de acetileno que queda 
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en la línea de gas que une el controlador de flujo de acetileno y la válvula de 

aislamiento. 

 

 

Figura 4.7 Imagen de EFTEM de una parte de las multicapas de WC-DLC obtenido a 5 

min de modulación del flujo de acetileno. 

 

 

Si consideramos ambas capas muy finas de W y C como capas extras con 

espesor constante, el alto valor de estrés en la interface puede ser explicado como el 

estrés generado en esas capas. La combinación de las capas muy finas de W y C de 2 

nm de espesor deben de tener un estrés de 5,5 GPa para llegar con la misma curvatura 

causado por un estrés de tracción de la interface de 11 N/m. Tal estrés puede ser 

obtenido a través del modelo propuesto por Klokholm y Berry para la contracción 

restringida de las dos capas [36]. En este modelo se asume que el material es depositado 

de forma desordenado. El ordenamiento subsecuente da lugar a una contracción, 

generando un estrés de tracción. Siguiendo esta idea, llegamos a una contracción del 

volumen de ente 1 y 2% (figura 4.8). 
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Figura 4.8 Representación del proceso contracción restringida de las dos capas de W y 

C, y que una vez ordenados producen un estrés de tracción en la interface. 

 

Una de las posibles formas de evitar el efecto de la formación del exceso de 

presión de gas de acetileno que se genera en la línea de gas que une el controlador de 

flujo de masa a la válvula de aislamiento de acetileno, y que es la responsable por un 

exceso de acetileno en el cámara llevando a la formación de una capa muy fina de 

carbón, es evitando dicha formación de presión a través del control de la modulación del 

flujo de gas de acetileno, no desde la válvula de aislamiento (el cual se mantendrá 

abierta) sino a través del propio controlador de flujo del gas de acetileno. La figura 24 

muestra un esquema de la variación realizada en el sistema de magnetron sputtering. 

Bajo estas nuevas condiciones procedimos a calcular tanto el espesor de las 

bicapas así como el estrés intrínseco de los recubrimientos. La figura 4.10 muestra la 

imagen transversal de HTEM del recubrimiento obtenido a 10 min de periodicidad del 

flujo de acetileno revelando dos capas alternadas de W-C:H y WC. A partir de esta 

imagen obtuvimos espesores de 12.8±0.6 nm y 20.6±0.5 nm, para las capas WC y W-

C:H, respectivamente. 
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Figura 4.9 Diagrama esquemático de la línea de gas de acetileno que conecta a la 

cámara de deposición. En el nuevo experimento, el flujo del gas de acetileno fue 

modulado por el controlador de flujo de masas. La válvula de aislamiento fue mantenido 

abierta durante todo el proceso de deposición. 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.10 Imagen de la sección transversal de medidas HRTEM de las multicapas de 

WC-DLC obtenido a 10 min de periodicidad del flujo de acetileno. 
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La figura 4.11 muestra la dependencia del estrés compresivo del recubrimiento 

de multicapas de WC-DLC en función del espesor de las bicapas. Reduciendo el espesor 

de las bicapas de 200 nm a 5 nm, el estrés compresivo disminuye de -2.3 GPa a -0.5 

GPa. A espesores menores que 5nm el estrés compresivo aumenta rapidamente hasta un 

valor de -1.5 GPa. 

 

Figura 4.11 Estrés compresivo en función del espesor de las bicapas en recubrimientos 

de multicapas de WC-DLC. Un valor mínimo para el estrés es observado a alrededor de 

los 5 nm de espesor. 

 

Como se puede ver en este nuevo conjunto de recubrimientos, el estrés 

compresivo exhibe la misma dependencia tal como fue reportando en la figura 4.5, 

indicando por tanto que el estrés compresivo es fuertemente afectado por el estrés de 

interface y la mezcla de las capas individuales de WC y W-C:H.  

En la figura 4.12 observamos una dependencia lineal muy clara del estrés 

compresivo sobre el inverso del espesor de las bicapas, para los recubrimientos de WC-

DLC con espesores de 18 nm y mayores. El estrés de interface es calculado usando la 
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ecuación 4.2 en el régimen lineal, tal como fue operado en la primera parte de este 

capítulo. De dicho ajuste obtuvimos un estrés de interface de 8.5 N/m. Si bien este 

estrés de interface es aun grande, es 25% menor que el reportado anteriormente. La 

desviación del régimen lineal entre el estrés compresivo y la inversa del espesor de las 

bicapas para los recubrimientos de WC-DLC con espesores menores que 10 nm, es 

atribuido al mezclado entre ambas capas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.12 Estrés compresivo en función de la inversa del espesor de las bicapas en 

multicapas de WC-DLC. La línea entrecortada es un ajuste usando la ecuación 3. 
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Figura 4.13 (a) TEM en campo brillante (BF-TEM) de una multicapa producido a 10 

min. de periodicidad del flujo de acetileno, y (b) imagen de TEM energía filtrada 

(EFTEM) de una parte del recubrimientos en multicapas de WC-DLC, obtenido a 10 

min de modulación del flujo de acetileno. 

 

 

Tal como en el primer caso, se obtuvo una imagen de BFTEM en un recubrimiento 

obtenido a 10  minutos de modulación del flujo de gas de acetileno. En el primer caso 

atribuimos la capa fina de carbón a la cantidad de gas acetileno que entraba a la cámara 

cuando se abría la válvula de aislamiento del gas de acetileno. Era esperado que si 

evitábamos la acumulación de presión de gas de acetileno entre el controlador de flujo y 

la válvula de aislamiento (al mantener abierto dicha válvula) sería posible evitar la 
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formación de la capa de carbón en los recubrimientos de WC-DLC.  Sin embargo, 

nuestros resultados muestran que, aun en las mejores condiciones de control del gas de 

acetileno, no es posible evitar la formación de la fina capa de carbón. Aparentemente la 

formación de la fina capa de carbón es inherente el proceso de crecimientos de 

multicapas de WC-DLC según el modelo propuesto. Por tanto en alto valor de estrés de 

interface en recubrimientos de WC-DLC es aparentemente una consecuencia del 

proceso de crecimiento del recubrimientos y es atribuido a la contracción restringida 

según el modelo propuesto por Klokholm y Berry. 
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CAPITULO 5 

Conclusiones 

1. Los recubrimientos de W-C:H (WC-DLC) estudiados en este trabajo fueron 

producidos de forma controlada por la técnica en alto vacío PVD magnetron 

sputtering, y caracterizados según su estructura interna y sus propiedades químicas 

y físicas.  

 

2. Las películas de W-C:H presentan una estructura preponderantemente amorfa tal 

como se pudo observar en los patrones de rayos X (a diferentes flujos de acetileno) 

y en los patrones de difracción de área seleccionada de TEM. 

 

3. La densidad y el estrés compresivo mostraron ser dependientes del flujo de 

acetileno inyectado en la cámara de deposición y del bias aplicado al substrato. 

Aumentando el flujo de acetileno, la densidad y el estrés compresivo disminuyen 

gradualmente. 

 

4. La densidad disminuye a consecuencia del incremento del contenido de carbón en 

el recubrimiento tal como pudo ser observado de las medidas de EMPA para la 

determinación de las concentraciones de carbón y tungsteno. 
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5. Las concentraciones de carbón, tungsteno e hidrogeno se modifican con la 

variación de la presión parcial del acetileno, indicando que la disociación del 

acetileno en el plasma, afecta la química de los recubrimientos de WC-DLC. 

 

6. El comportamiento del estrés compresivo en función del flujo de acetileno (o 

presión parcial del acetileno), principalmente su cambio brusco cuando es 

inyectado pequeñas cantidades de acetileno en la cámara de deposición, puede ser 

atribuido al cambio en la microestructura del recubrimiento, yendo de un estado 

policristalino en películas puras de WC a uno preponderantemente  amorfo en 

películas de W-C:H.  

 

7. Se estudiaron recubrimientos en forma de multicapas de WC-DLC, creadas por 

PVD magnetron sputtering, a través de la inyección periódica del gas de acetileno 

en la cámara de deposición. Variando la periodicidad del gas de acetileno, se 

obtienen multicapas con diferentes espesores de las bicapas compuestas de dos 

capas delgadas: WC y WC-DLC. 

 

8. Tanto los patrones de difracción de rayos X así como las micrografías de la sección 

transversal de las multicapas vía TEM, mostraron la presencia de multicapas muy 

regulares, y cuyo espesor de las bicapas se muestra perfectamente dependiente del 

periodo de duración del gas de acetileno inyectado a la cámara de deposición. 

 

9. Las medidas de estrés intrínseco en los recubrimientos de multicapas de WC-DLC 

mostraron ser dependientes del espesor de las bicapas, indicando por tanto, la 

presencia de un efecto regulador en el comportamiento del estrés. 
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10. Un estudio más detallado del comportamiento del estrés de las multicapas en 

función del estrés individual de cada capa (WC y WC-DLC) y del estrés en la 

interface, mostraron que éste último regula el comportamiento del estrés 

compresivo de las multicapas. 

 

11. La presencia de un valor mínimo del estrés compresivo a valores de la multicapa de 

5 nm de espesor, puede ser explicado a través de la competencia entre el estrés de la 

interface y el mesclado de ambas capas, siendo que el mesclado se torna más 

importante a espesores menores que 5 nm, tendiendo a un valor de estrés próximo 

de 2.5 SCCM de acetileno. 

 

12. El alto valor obtenido para el estrés de la interface, el cual se reveló ser de torsión, 

es explicado por el proceso denominado constreñimiento entre dos finas capas de 

carbón y tungsteno, generando un valor alto. Dichas capas muy finas fueron 

revelados en las micrografías de TEM y FETEM. 

 

13. Modificaciones hechas al proceso de creación del sistema de multicapas, revelaron 

que el alto valor de estrés en la interface, esta asociado al proceso mismo de 

deposición. 
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TRABAJOS FUTUROS 

 

1. Si bien la literatura de resultados para recubrimientos de las forma Me-DLC es 

amplio, creemos que aun queda espacio para variar otros parámetros durante la 

deposición de las películas. Uno de ellos es pulsear el bias al substrato, de tal 

forma que en el mismo recubrimiento se creen zonas de alta y baja densidad de 

las películas. Además d focalizarse en el estudio del estrés intrínseco de las 

películas, otras propiedades mecánicas tales como la dureza deberán ser 

estudiadas y correlacionadas al proceso de deposición. 

 

2. Para el caso de sistemas de multicapas de la forma WC-DLC, estudios futuros 

podrán ser realizados reemplazando el carburo de tungsteno (WC) por otro 

compuesto o elemento tales como el titanio (Ti), cromo (Cr) y sus respectivos 

carburos TiC y CrC, y observar el comportamiento del estrés en función de las 

multicapas. 
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