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摘　要：综述了纳米复合薄膜的硬度增强特性和热稳定性、在高温条件下（≥１０００℃）的抗氧化性和热稳定

性、在Ｘ射线下呈非晶态的薄膜在高温条件下的热稳定性、以及具有高韧性新型硬质纳米复合薄膜的相关性

能。这些新型高韧性硬质纳米复合薄膜具有较低的等效弹性模量犈（犎／犈＞０．１），高弹性恢复系数（犠ｅ≥

６０％），优异的摩擦学性能，以及良好的抗断裂能力。等效弹性模量犈 ＝犈（１ ν２），犈 为弹性模量，ν为泊

松比。
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０　引　言

　　纳米复合薄膜代表了新一代的材料
［１３７］。其

结构组成含有至少２个独立的相：纳米晶体结构

（ｎｃ ）、非晶结构（ａ ）、以及纳米晶与非晶的混合结

构。与传统复合材料相比（晶粒尺寸＞１００ｎｍ），纳

米复合材料由于晶粒尺寸非常小（＜１０ｎｍ），且晶

界的作用非常显著，因而显示出增强的、乃至全新

的特性。正是这些优点，促使了纳米复合薄膜的快

速发展。文中主要探讨了纳米复合薄膜及其特殊

性能。

纳米复合材料的主要特征是硬度的提高。纳

米复合薄膜的硬度（犎ｎ）可以是复合相中最硬一

相的２倍以上。可以从３个方面考察材料硬度提

升的机理：①位错引起的塑性变形；②材料的纳米

结构；③原子间的内聚力。对于晶粒尺寸大于

１０ｎｍ的材料，影响硬度的主要是位错引起的塑

性变形，而对于晶粒尺寸小于１０ｎｍ的材料，其

纳米结构对硬度影响起主要作用，这表明薄膜硬

度主要取决于组成薄膜的晶粒尺寸（犱）的大小。

如图１所示，当晶粒尺寸犱ｃ≈１０ｎｍ时，薄膜的硬

度（犎ｍａｘ）达到最大值。而当晶粒尺寸位于犱ｃ 两

侧，对于晶粒尺寸犱＞犱ｃ的区域，材料以晶内活动
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为主，晶粒内产生位错运动，该现象可以用 Ｈａｌｌ

Ｐｅｔｃｈ理论来解释（Ｈ～Ｄ
１／２）［３８３９］；对于晶粒尺寸

犱＜犱ｃ的区域，材料以晶间活动为主，主要产生相

邻晶粒中原子间的相互作用以及晶界间的小尺度

滑移。由此可知，对于犱＜犱ｃ的材料，由于晶粒尺

寸小于位错长度，材料不易发生位错，晶界上的变

化起主导作用。除了化学键、离子键对材料的硬

度有影响，其纳米结构对硬度也有重要影响。研

究表明，图２所示的４种纳米结构能够提升薄膜

硬度：①纳米两相多层结构（每层又分为两层λ＝

犺１＋犺２，犺１、犺２ 分别为两相的厚度）；②纳米柱状结

构；③纳米晶包覆结构（包覆相约为１～２层）；④混

合纳米晶结构（不同的晶粒取向或者不同的相）。

图１薄膜硬度与晶粒尺寸关系
［２７］

Ｆｉｇ．１Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｃｏａｔｉｎｇｈａｒｄｎｅｓｓａｓａ

ｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆｔｈｅｓｉｚｅｏｆｇｒａｉｎｓ
［２７］

（ａ）Ｎａｎｏｓｉｚｅｂｉｌａｙｅｒｓ（ｂ）Ｃｏｌｕｍｎａｒｎａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ（ｃ）Ｎａｎｏｇｒａｉｎｓｓｕｒｒｏｕｎｄｅｄｂｙａｔｉｓｓｕｅｐｈａｓｅ（ｄ）Ｍｉｘｔｕｒｅｏｆ

ｎａｎｏｇｒａｉｎｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ

图２提升纳米复合薄膜硬度的纳米结构
［２８］

Ｆｉｇ．２Ｎａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｏｆｔｈｅｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｗｉｔｈｅｎｈａｎｃｅｄｈａｒｄｎｅｓｓ
［２８］

　　薄膜纳米结构与制备条件密切相关，可以用

纳米尺度的双层结构、以周期性的方式制备多层

膜，也可以通过由微米尺度的晶态过渡到纳米尺

度的晶态、再过渡到非晶态的方式制备纳米结构

膜。这种过渡区主要有３种：①材料由晶态向在

Ｘ 射线状态下呈非晶态的过渡；②两种不同材料

的晶相间的过渡；③同一材料异向晶粒取向的

过渡。

图３为３种过渡区的示意图，由图可知，每个

过渡区都对应一种最优纳米结构，可以用来组成

ｎｃ／ａ 或ｎｃ／ｎｃ 纳米复合薄膜。通过在膜材中

掺杂一种或多种适当元素，如在过渡金属（Ｔｉ、Ｚｒ、

Ｈｆ、Ｖ、Ｎｂ、Ｔａ等）的氮化物薄膜中掺杂硅元素，

能够有效提升纳米复合薄膜的硬度［２３，２７２８］。

（ａ）Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｆｒｏｍｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｔｏａｍｏｒｐｈｏｕｓｐｈａｓｅ（ｂ）Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｂｅｔｗｅｅｎｇｒａｉｎｓｏｆｔｈｅｓａｍｅｍａｔｅｒｉａｌｗｉｔｈｔｗｏｄｉｆ

ｆｅｒｅｎｔｐｒｅｆｅｒｒｅｄｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ（ｃ）Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｂｅｔｗｅｅｎｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｐｈａｓｅｓｏｆｔｗｏｄｉｆｆｅｒｅｎｔｍａｔｅｒｉａｌｓ

图３Ａ１ｘＢｘＮ化合物的结构转变区

Ｆｉｇ．３ＳｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｔｈｒｅｅｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｒｅｇｉｏｎｓｏｆＡ１ｘＢｘＮｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

２
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　　在薄膜生长过程中对于薄膜所传递的能量对

薄膜的结构、成分、相组成以及物理性能都有重要

影响［４０４３］。薄膜生长的能量主要有以下几个来

源：①衬底加热传递的能量犈ｓ；②离子和中性粒

子轰击薄膜传递的能量犈ｐ，Ｊ／ｃｍ
３（犈ｐ＝犈ｂｉ＋

犈ｆｎ）；③化学反应释放的热量犈ｃｈ；④磁控溅射靶

材传递的能量犈ｍｔ；⑤等离子体产生的热辐射

犈ｒａｄ。薄膜生长过程中吸收的总能量犈Ｔ 如式（１）

可得。

犈Ｔ＝犈ｓ（犜ｓ，狋ｄ）＋犈ｐ（犝ｓ，犻ｓ，犪Ｄ，狆Ｔ，狋ｄ）＋犈ｃｈ（犜ｓ，

狋ｄ）＋犈ｍｔ（犠ｄ，狋ｄ，犱ｓ－ｔ）＋犈ｒａｄ（狋ｄ） （１）

　　式中犜ｓ为衬底温度，狋ｄ为制备时间，狆Ｔ＝狆Ａｒ＋

狆ＲＧ为溅射混合气体总压，狆Ａｒ和狆ＲＧ分别为保护气

体和反应气体的偏压，犠ｄ＝犝ｄ·犐ｄ／犛为磁控溅

射靶材的功率密度，犐ｄ 和犝ｄ 分别为磁控电流和

电压，犛为磁控溅射靶材面积，犱ｓｔ为基体与靶材的

间距。考虑最简单的无碰撞、完全电离的等离子

体，则有犈ｆｎ＝０，传递的能量Ｅｐ如式（２）。

犈ｐ＝犈ｂｉ≈ （犝ｓ犻ｓ）／犪Ｄ （２）

　　从式（２）中可以得到２个重要结论：①离子轰

击传递的能量犈ｂｉ可以利用薄膜制备参数（犐ｄ、犝ｄ）

与生长速率犪Ｄ＝犺／狋ｄ来精确计算，其中犺为薄膜厚

度；②离子轰击传递的能量犈ｂｉ不仅与薄膜的制备

参数（犐ｄ、犝ｄ）有关，还与制备率犪Ｄ 的大小有关。

后一结论非常重要，在利用溅射制备化合物时以

及在高速溅射制备薄膜的过程中，制备速率犪Ｄ 越

高，离子轰击传递的能量犈ｂｉ越小。

在溅射压强狆Ｔ 较高的条件下，由于粒子间

产生的碰撞作用，导致离子轰击传递的能量犈ｂｉ要

小于式（２）中定义的结果，修正结果见式（３）。

犈ｂｉ≈ （犝ｓ犻ｓ）ｅｘｐ（－犔／λｉ）／犪Ｄ （３）

　　式（３）中犔为电压鞘层的厚度，λｉ为鞘层中

离子撞击导致能量损失的平均自由程，λｉ通常采

用Ｄａｌｔｏｎ法则计算，λｉ（单位：ｃｍ）≈０．４／狆Ｔ（单

位：Ｐａ）。高压（犝ｓ＞＞犝犳犾）鞘层可以利用Ｃｈｉｌｄ

－Ｌａｎｇｍｕｉｒ方程计算，鞘层厚度犔 可以利用文

献［４５］中的公式计算。犝ｆｌ为浮动电位，更深入的

内容参见文献［４０４３，４６］。

通常溅射放电时，溅射金属原子难以完全电

离，其离子化程度较低，不过有些快速中性粒子仍

会携带能量（几个ｅＶ）。因此低压条件下（≤

０．１Ｐａ），薄膜生长主要吸收离子和中性粒子的轰

击能量。根据Ｄａｌｔｏｎ法则，狆Ｔ＝０．１Ｐａ时的平均

自由程λｍｆｐ≈４０ｍｍ，因而当狆Ｔ≤０．１Ｐａ时，溅射

金属原子几乎不与真空室内的气体分子发生碰

撞，能量损失较小，当轰击到薄膜表面时仍然具有

较高能量。撞击能量一般在１～８ｅＶ，与大多数

材料的表面能相同。目前的观点认为，式（１）中前

两项犈狊（犜狊，狋犱）和犈狆（犝狊，犻狊，犪犇，犘犜，狋犱）是影响薄

膜生长的主要能量源，第三项可能对新型材料制

备有重要影响。对于聚合物、聚碳酸酯等热敏衬

底材料以及柔性电子器件，最后两项会对其薄膜

形成过程起到重要影响。在制备硬膜时，使薄膜

中产生的少许残余压应力非常重要。通常采用降

低负偏压（犝ｓ ≤５０Ｖ）、升高离子流（犻ｓ≥１ｍＡ／

ｃｍ２）的方法
［４６，４８］，获得薄膜中的压应力。但离子

电流的大小受衬底容许温度的限制。

通常对纳米复合薄膜的要求是高硬度、高温

热稳定性和抗氧化性，良好的摩擦磨损性能以及

较好的韧性和抗断裂能力。这些特性具有广泛的

应用前景，并引起了广泛关注。研究表明，纳米晶

粒嵌入非晶基体形成的ｎｃ／ａ 或ｎｃ ／ｎｃ 纳米

复合薄膜能表现出上述性能。这种镶嵌纳米复合

结构主要有２种形成方式，通常利用低温制备条

件获得纳米晶，或通过非晶材料的纳米晶化来实

现。ｎｃ／ａ 纳米复合薄膜的性能将在第３部分

详细论述。

简言之，提升纳米复合薄膜的硬度主要有２

种方法：①向基本薄膜材料中中掺杂适当元素；

②在薄膜非晶相中生成纳米晶。在薄膜生长过程

中必须精确控制传递给膜的能量，这样不仅可以

减小离子轰击产生的宏观应力σ，防止薄膜剥落；

而且可以提高薄膜的密度，获得光滑表面；还能阻

止纳米复合薄膜中的结构、成份和相组成的变化，

以免引起薄膜性能变化；更可以防止薄膜表面过

热，避免损伤热敏感的衬底。

纳米复合薄膜根据硬度大小可以分为３类：

①犎＜４０ＧＰａ的硬膜；②４０ＧＰａ＜犎＜８０ＧＰａ

的超硬膜；③犎＞８０ＧＰａ的极硬膜。其中，两相

超硬纳米复合薄膜可分为２类：①由两个硬质相

组成硬／硬复合结构，如 Ｍｅ１Ｎ／ａ Ｍｅ２Ｎ等；②由

硬质相和软质相组成硬／软复合结构，如 ｎｃ

Ｍｅ１Ｎ／Ｍｅ３ 等。其中，Ｍｅ１ 代表 Ｔｉ、Ｚｒ、Ｗ、Ｔａ、

Ｃｒ、Ｍｏ、Ａｌ等，是构成硬质氮化物的元素，Ｍｅ２ 代

３
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表Ｓｉ、Ｂ等，Ｍｅ３ 代表Ｃｕ、Ｎｉ、Ａｇ、Ａｕ、Ｙ等。

研究表明，通过改变材料的晶体结构、改变不

同相之间的相互比例、尤其是减小晶粒尺寸，能够

使硬／硬、硬／软复合薄膜获得非常高的硬度。对

于 Ｍｅ１ Ｍｅ２ Ｎ薄膜体系，Ｍｅ１ 和 Ｍｅ２ 原子都可

以形成氮化物，Ｍｅ２ 原子能够溶解在 Ｍｅ１ 原子

中，形成 Ｍｅ１（Ｍｅ２）固溶体，Ｍｅ２ｓ为 Ｍｅ２ 在 Ｍｅ１

中的最大溶解量，因此 Ｍｅ１ Ｍｅ２ Ｎ薄膜体系可

能有２种相存在：①当 Ｍｅ２＜Ｍｅ２ｓ时，只存在 Ｍｅ１

（Ｍｅ２）Ｎ氮化物固溶体；②当 Ｍｅ２＞Ｍｅ２ｓ时，则既

存在 Ｍｅ１（Ｍｅ２）Ｎ氮化物固溶体又存在 Ｍｅ２Ｎ。

类似的，对于 Ｍｅ１ Ｍｅ３ Ｎ薄膜体系，Ｍｅ３ 原子无

法形成氮化物，也可能出现２种情况：①当 Ｍｅ３＜

Ｍｅ３ｓ时，只存在Ｍｅ１（Ｍｅ３）Ｎ氮化物固溶体；② 当

Ｍｅ３＞Ｍｅ３ｓ时，则既存在 Ｍｅ１（Ｍｅ２）Ｎ氮化物固溶

体又存在 Ｍｅ３。这表明，随着薄膜中 Ｍｅ２ 和 Ｍｅ３

原子含量的变化，薄膜可能为单相的氮化物固溶

体薄膜或两相的复合薄膜。这种通过生成固溶体

而提高薄膜硬度的方法称为固溶体硬化。当利用

非金属原子（Ｓｉ、Ｃ等）替代金属原子 Ｍｅ２ 时，也会

获得类似的结果［４９５３］。

近年来，新型的纳米复合薄膜技术得到快速

发展。这些薄膜不仅具有高硬度，还表现出其特

有的性能，比如在高温情况下（１０００℃）的高硬

度，热稳定性和抗氧化性、低摩擦因数，良好的摩

擦磨损性能以及较好的韧性和抗断裂能力。后文

中将对纳米复合薄膜的这些特性逐次介绍。下面

首先介绍纳米复合薄膜的热稳定性。许多实际应

用要求薄膜的服役温度高于１０００℃，这使得纳

米复合薄膜的热稳定性成为研究热点。

１　纳米复合薄膜的热稳定性

纳米复合薄膜的特殊性能是由其纳米结构决

定的，然而纳米结构是亚稳态。当薄膜的服役温

度犜低于其纳米结构热稳定温度犜ｎｃｓｔａｂ时，薄膜

不发生变化。当犜＞犜ｎｃｓｔａｂ时，薄膜中的晶粒开始

长大，使得纳米晶薄膜向普通薄膜转变，晶粒的长

大最终导致薄膜中纳米结构的破坏，并形成新的

晶相结构，改变薄膜的性能。结构变化是纳米复

合薄膜功能失效的原因。因此，通常利用薄膜正

常服役对应的最高温度来表征薄膜的热稳定性。

也就是说热稳定性在许多应用领域中是一个至关

重要的参数。

这一点可以由Ｘ射线衍射来研究非晶ａ （Ｓｉ

Ｚｒ Ｏ）薄膜的热稳定性的变化看得很清楚，如图４

所示。通过磁控溅射方法制备了非晶Ｓｉ３５Ｚｒ５Ｏ６４

薄膜，薄膜中Ｚｒ的原子数分数约为３％，薄膜厚度

为７０００ｎｍ，制备过程中衬底温度犜ｓ＝５００℃，衬

底偏压犝ｓ等于浮动电势犝ｆｌ。制得的薄膜分别进

行退火，升温速率１０℃／ｍｉｎ，当温度达到预定退火

温度后，立即冷却至室温，冷却速度为３０℃／ｍｉｎ。

当退火温度犜ａｍａｘ低于１３００℃时，选用的薄膜衬底

为Ｓｉ（１００）。当犜ａｍａｘ高于１３００℃时，则选用蓝宝

石作为薄膜衬底［５９］。

图４温度犜ａｍａｘ对Ｓｉ３１Ｚｒ５Ｎ６４薄膜的Ｘ射线衍射结构和表面粗糙度（犚ａ）的影响
［５９］

Ｆｉｇ．４ＥｖｏｌｕｔｉｏｎｏｆＸ ｒａｙｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｓｕｒｆａｃｅｒｏｕｇｈｎｅｓｓ犚ａｏｆＳｉ３１Ｚｒ５Ｏ６４ｃｏａｔｉｎｇｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔ犜
［５９］
ａｍａｘ

４
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　　由图４可以得出如下结果：①当温度高于

９００℃时，非晶Ｓｉ３５Ｚｒ５Ｏ６４薄膜中开始形成纳米

晶，开始形成ＺｒＯ２ 晶体；②温度约为１０００℃时，

开始形成ＺｒＯ２ 晶体，并出现ｔ ＺｒＯ２ 微晶；③退

火后的ａ Ｓｉ３５Ｚｒ５Ｏ６４薄膜呈现出较小粗糙度，从

图谱中看出，ｔ ＺｒＯ２ 相与ａ ＳｉＯ２相的Ｘ射线衍

射峰重叠，这说明ｔＺｒＯ２ 晶粒嵌入ａ ＳｉＯ２ 衬底

中；④随着退火温度犜ａｍａｘ升高，ｔ ＺｒＯ２ 晶粒的Ｘ

射线衍射峰的增强、宽度变窄，这说明ＺｒＯ２ 晶粒

在长大；⑤ｔ ＺｒＯ２ 相的热稳定性较好，在温度小

于１５００℃范围内，未发生向ｍ ＺｒＯ２ 的转变；⑥

当退火温度高于１５００℃时，由于图层中的ＳｉＯ２

相与Ａｌ２Ｏ３ 衬底发生强烈反应，且有新的相生

成，ｔＺｒＯ２ 相的衍射峰不再增强；⑦高温条件下

（犜ａｍａｘ＞１５００ ℃），薄膜中会形成ｔ ＺｒＯ２＋ｍ

ＺｒＯ２＋Ａｌ６Ｓｉ２Ｏ１３＋ＳｉＯ２ 的多相结构，并导致薄膜

的粗糙度犚ａ急剧增大。文中“ｔ ”代表四方相，

“ｍ ”代表单斜相，Ａｌ６Ｓｉ２Ｏ１３＝３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２

为莫来石相。

Ｓｉ３１Ｚｒ５Ｏ６４薄膜也具有很好的热交变稳定性，

从室温至１４００℃再回到室温。试验时薄膜在

犜ａ＞１０００℃条件下保温４ｈ，其显微硬度 犎 和

等效弹性模量犈＝犈／（１狏２）都发生变化。主要

原因是膜中的ｔ ＺｒＯ２ 具有非常优异的热稳定

性［５９］。上述结果非常重要，要保证硬质保护薄膜

的力学性能不受热交变影响，就要使薄膜中产生

稳定的相。这个结论在通常情况下都适用。

２　非晶薄膜的抗氧化性能

目前大多数硬膜的热稳定温度都低于１０００℃，

这严重限制了硬膜在许多重要领域的应用，如：高

速切削的道具［６０］、发电机及航空发动机中的涡轮

叶片、极端工况条件下（约２０００℃）飞机、火箭等

设备上的特殊零部件（机翼前缘、鼻尖等）［６１］。实

现硬膜技术在这些领域的应用，能减少有毒化学

气体，具有经济、节能环保的重要意义。

基于此，亟需研制新型硬质保护薄膜，使得薄

膜的热稳定温度高于１０００℃，同时能够保护基

体，提升在大气环境中的抗氧化性能。如图５（ａ）

所示，晶体薄膜中由于晶界的存在，使得空气能够

与基体接触，导致基体被氧化。图５（ｂ）中，非晶

薄膜中没有晶粒，不存在晶界，避免了空气与基体

的接触，具有良好的抗氧化作用。综上可知，非晶

薄膜同时具备良好的热稳定性和抗氧化能力，可

作为新型硬质保护薄膜。

图５非晶纳米复合薄膜对机体抗氧化性能提升的作用机

理示意图［６２］

Ｆｉｇ．５Ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｏｆｔｈｅｐｒｏｔｅｃｔｉｏｎｏｆｔｈｅｓｕｂｓｔｒａｔｅａｇａｉｎｓｔ

ｏｘｉｄａｔｉｏｎｂｙｔｈｅａｍｏｒｐｈｏｕｓｎａｎｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇ
［６２］

２．１　非晶氮基复合薄膜

研究表明有２类无氧的氮基非晶纳米复合薄

膜的热稳定温度高于１０００℃：①ａ （Ｓｉ３Ｎ４）相的

体积分数超过５０％的ａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＭｅＮｘ）复合薄膜

（Ｍｅ＝Ｔａ、Ｚｒ、Ｔｉ、Ａｌ、Ｍｏ、Ｗ 等）
［６２６３］；②以共价

键结合的ａ （ＳｉＢ Ｃ Ｎ）薄膜
［６３６４］。

这两类非晶薄膜利用非平衡磁控溅射、化学

反应方法制备，硬度在２０～４０ＧＰａ之间
［６２６４］。其

热稳定性通常由非晶材料的结晶性能决定，非晶

材料的结晶温度犜ｃｒ通常与以下３个因素有关：

①薄膜中各相的热稳定性，如 ＭｅＮｘ和ＳｉＮｙ的热

稳定性决定了ａ （Ｓｉ Ｍｅ Ｎ）薄膜的结晶温度

犜ｃｒ；②退火时的气氛环境；③衬底的热稳定性（防

止衬底与薄膜间发生反应）。只有衬底的热稳定

性较好或在衬底表面制备过渡层，才能避免非晶

薄膜结晶过程中衬底元素的扩散作用。

非晶ａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＭｅＮｘ）复合薄膜在高温条件

下会被氧化。氧化首先发生在与热空气或其它氧

化气体接触的薄膜表面。硬质非晶ａ Ｓｉ３Ｎ４／

ＭｅＮｘ复合薄膜由２相组成：①ＭｅＮｘ形式的金属

氮化物相；②Ｓｉ３Ｎ４ 相。ｘ从金属氮化物中的氮原

子的增加，可以由ｘ＜１增加到ｘ＞１。Ｓｉ３Ｎ４ 比

ＭｅＮｘ更稳定，当薄膜温度达到 ＭｅＮｘ 的分解温

度犜ｄｅｃＭｅＮｘ时，ＭｅＮｘ会发生分解反应，简单起见，

假设ｘ＝１，则分解反应如式（４）。

ＭｅＮ→Ｍｅ
１Ｎ１＋Ｍｅ２＋Ｎｇ （４）

　　式中，Ｍｅ＝Ｍｅ
１＋Ｍｅ２，Ｍｅ２ 为 ＭｅＮ部分分

５



中　国　表　面　工　程 ２０１３年

解时产生的自由原子，Ｎ＝Ｎ１＋Ｎｇ，下标ｇ代表

气体相。ＭｅＮｘ的分解温度与化学计量数ｘ密切

相关，ＭｅＮｘ＞１的分解温度要高于 ＭｅＮｘ＜１
［２８］。当

薄膜温度达到犜ｄｅｃＭｅＮｘ时，ＭｅＮｘ 开始分解，薄膜

中会有氮气释放，产生的 Ｍｅ２ 原子很容易与空气

中的氧气发生如式（５）所示的氧化反应。

Ｍｅ２＋Ｏ２→Ｍｅ
２Ｏ２ （５）

　　薄膜中生成了金属氧化物 Ｍｅ
２Ｏ２，一些金属

会形成固体氧化物，如ＺｒＯ２、ＴｉＯ２、Ｔａ２Ｏ３ 等。另

一些金属会生成挥发性氧化物，如 ＷＯｘ和 ＭｏＯｘ

等。挥发性金属氧化物会在ａＳｉ３Ｎ４／ＭｅＮｘ复合

薄膜的加热过程中挥发，会使薄膜产生气孔，导致

表面粗糙度增大。图６展示了这两种薄膜的区别。

加热退火生成的金属氧化物 ＭｅＯｘ 对Ｓｉ Ｍｅ Ｎ

复合薄膜的表面形貌会产生重要影响。生成固体

氧化物的薄膜表面比较光滑。相反的，生成挥发性

氧化物的Ｓｉ Ｍｅ Ｎ复合薄膜由于孔和通道的形

成，表面较粗糙。当薄膜温度超过挥发性氧化物的

生成温度时，就会有气体氧化物的生成，并导致薄

膜中形成孔或通道。关于氧化作用对ａ （Ｓｉ Ｍｅ

Ｎ）薄膜表面形貌的影响，可进一步参考文献［２８，

６２６３］。

（ａ１）ＳｉＴａ Ｎ，ｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎ（ａ２）ＳｉＴａ Ｎ，ｓｕｒｆａｃｅ（ｂ１）Ｓｉ Ｗ Ｎ，ｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎ（ｂ２）Ｓｉ Ｗ Ｎ，ｓｕｒｆａｃｅ

图６复合薄膜ａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＴａＮｘ＞１）与ａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＷＮｘ＞１）退火后的截面与表面形貌
［２８，６３］

Ｆｉｇ．６ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎａｎｄｓｕｒｆａｃｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙｏｆｔｈｅａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＴａＮｘ＞１）ａｎｄａ （Ｓｉ３Ｎ４／ＷＮｘ＞１）ｃｏｍ

ｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓ
［２８，６３］

　　图７中总结了无氧氮化物薄膜抗氧化性能的

研究结果。抗氧化性能通过薄膜在退火过程中发

生剧烈增重时对应的温度Δ犿来表征。当薄膜温

度达到退火温度犜ａ 时，薄膜增重由Δ犿≈０快速

增加至Δ犿，此时的犜ａ即为表征薄膜抗氧化性的

最大温度犜ｍａｘ。犜ｍａｘ的值越大，对应薄膜的抗氧

化性能越好。

图７说明薄膜结构决定了其抗氧化性能。晶

态薄膜的抗氧化温度通常低于１０００℃，低于非

晶薄膜的抗氧化温度。图５显示，这主要因为晶

态薄膜为晶粒结构，晶体薄膜中由于晶界的存在，

使得空气能够与基体接触，如果晶粒间产生玻璃

相，图层的抗氧化性会有小幅提升。相反，非晶薄

膜的抗氧化性能通常都高于１０００℃，非晶薄膜

的抗氧化性能随着其热稳定性的增强而增强，这

表明结晶温度犜ｃｒ越高的非晶薄膜，其抗氧化性能

也越好。然而当薄膜温度高于衬底的反应温度时

（犜＞犜ｄｉｆｆｓｕｂ．ｅｌｅｍｅｎｔｓ），会产生衬底元素向薄膜渗透

的现象，这会导致薄膜结晶温度犜ｃｒ降低。通过控

制薄膜的工作温度，使其低于基体的反应温度，或

在薄膜和衬底间制备过渡层，能有效避免衬底元

素的扩散现象。

６
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图７质量增量Δ犿与退火温度犜ａ的关系曲线
［２８，６２６４］

Ｆｉｇ．７ＭａｓｓｉｎｃｒｅａｓｅΔ犿ａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆａｎｎｅａｌｉｎｇｔｅｍ

ｐｅｒａｔｕｒｅ犜ａ
［２８，６２６４］

２．２　非晶氧基复合薄膜

由于薄膜中各相都已完全氧化，对于化学计

量数 为 整 的 氧 基 复 合 薄 膜，如 富 铝 红 柱 石

Ａｌ６Ｓｉ２Ｏ３（３Ａｌ２Ｏ·２ＳｉＯ２）薄膜，将其置于氧气中

也不发生被氧化的情况，因此这种薄膜在退火过

程中质量不增加，始终保持非晶结构。相反的，对

于化学计量数非整的氧基薄膜，退火过程中薄膜

质量会增加，还会影响薄膜的性能。然而当非晶

薄膜开始结晶时，化学计量数为整的氧基薄膜的

性能也会变化。因此有必要掌握氧基复合薄膜性

能稳定所对应的温度范围。

退火过程中，薄膜非晶结构首先向纳米晶结构

逐渐转变，随着退火温度升高，继续向普通薄膜转

变。由图４所示，非晶ａ （ＳｉＺｒＯ）薄膜随温度的

增加而演变，该膜具有纳米ｔ ＺｒＯ２ 晶粒嵌入在非

晶ＳｉＯ２基体中的结构。如图８所示，仅当ｎｃ （ｔ

ＺｒＯ２）晶粒相互隔开、均匀嵌入非晶的ａ Ａｌ２Ｏ３ 基

体中时，薄膜才能够对基体起到很好的保护作用。

这是因为当纳米晶粒（ＮＧ）分散（Ｄ）到非晶（ＡＭ）

薄膜中时，会形成纳米晶／非晶（ＮＧＤ／ＡＭ）复合薄

膜。纳米复合薄膜通常用２个参数来表征：①纳米

晶粒间的间距 Ｗ＞＞（１～２）ＭＬ（ＭＬ代表单层厚

度）；②当纳米晶粒的含量超过阈值时，薄膜的Ｘ射

线衍射图谱上会出现很宽的非晶峰值，并叠加有纳

米晶峰。纳米晶的成分及其含量都会影响纳米复

合薄膜的结构和相组成，进而影响纳米晶／非晶薄

膜的性能。

图８纳米晶／非晶结构示意图
［３３３４］

Ｆｉｇ．８ＳｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆＤＮＧ／ＡＭ ｎａｎ℃ｏｍｐｏｓｉｔｅ

ｃｏａｔｉｎｇ
［３３３４］

将纳米晶粒相互分隔，是防止衬底氧化的必要

条件。为防止薄膜元素与衬底发生反应，还需要根

据薄膜的工作温度选择合适的衬底，或在衬底与薄

膜间制备过渡层。图９所示为衬底与薄膜元素反

应，导致了氧化增重现象。该试验中，分别在Ｓｉ

（１００）和烧结 Ａｌ２Ｏ３ 衬底上制备５００ｎｍ厚的Ｃｕ

膜，退火过程中，随着温度升高，会发生如下３个

反应：

（１）退火温度犜ａ＜１０４０℃时，发生Ｃｕ＋Ｏ→

ＣｕＯ反应，主要氧化薄膜中的Ｃｕ。

（２）退火温度犜ａ＝１０４０℃时，发生ＣｕＯ→

Ｃｕ２Ｏ＋Ｏｇ反应，ＣｕＯ膜发生分解，产生自由的氧

原子。

（３）自由氧原子与衬底发生的反应：①当犜＞

１０４０℃时，Δ犿＜０，Ｏｇ 与 Ａｌ２Ｏ３ 衬底不发生反

应：薄膜中直接生成 Ｏｇ 气体，导致质量减小；

②当犜＞１０４０℃时，Δ犿＞０，Ｏｇ 与Ｓｉ（１００）衬底

发生剧烈反应：Ｓｉ＋Ｏ→ＳｉＯ２，导致薄膜增重。

图９１０４０ ℃时 ＣｕＯ 薄膜分解导致 Ｓｉ（１００）衬底的

氧化［６５］

Ｆｉｇ．９ＯｘｉｄａｔｉｏｎｏｆｔｈｅＳｉ（１００）ｓｕｂｓｔｒａｔｅｂｙｏｘｙｇｅｎｅ

ｖｏｌｖｅｄｆｒｏｍｔｈｅＣｕＯｏｘｉｄｅｃｏａｔｉｎｇｄｕｒｉｎｇｉｔｓｄｅｃｏｍｐｏｓｉ

ｔｉｏｎａｔ１０４０℃
［６５］

７
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如图９所示，试验结果与分析十分吻合。试

验结果表明，犜＝１０４０℃时ＣｕＯ膜中ＣｕＯ发生

的分解反应，会产生自由的氧原子，并与Ｓｉ衬底

发生反应，降低对衬底的保护能力。由于薄膜结

构变化，会导致薄膜开裂，外界的空气会通过裂纹

与基体发生反应，这也会降低薄膜的抗氧化性能。

溅射制备的Ａｌ３１Ｔｉ７Ｏ６２薄膜是由ｎｃ （γ Ａｌ２Ｏ３）和

ａ （ＡｌＴｉＯ）组成的，退火过程中ｎｃ （γ Ａｌ２Ｏ３）／

ａ （ＡｌＴｉＯ）会转变为金红石ＴｉＯ２＋α Ａｌ２Ｏ３混

合结构［６６］。这种结构转变会导致Ａｌ３１Ｔｉ７Ｏ６２薄膜

开裂，导致气体与衬底表面接触。如图１０所示，

当衬底为Ｓｉ时，衬底会被氧化并增重，而当衬底

为Ａｌ２Ｏ３ 时，由于衬底已被完全氧化，衬底无增

重。试验说明，高温条件下要选择适当材料作为

衬底，防止衬底被氧化。

图９和图１０所示的试验中，采用塞塔拉姆

ＴＡＧ２４００热重分析仪测量薄膜的增重。通过加

热气流使样品达到预定的退火温度犜ａ，当薄膜温

度达到犜ａ时，立即对薄膜进行冷却，升温速率和

冷却速率分别为１０℃／ｍｉｎ和３０℃／ｍｉｎ。

图１０Ｓｉ（１００）与α Ａｌ２Ｏ３ 衬底表面Ａｌ３１Ｔｉ７Ｏ６４薄膜的氧

化增重与退火温度的关系曲线［６６］

Ｆｉｇ．１０ＯｘｉｄａｔｉｏｎｏｆＡｌ３１Ｔｉ７Ｏ６４ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓｐｕｔ

ｔｅｒｅｄｏｎＳｉ（１００）ａｎｄα Ａｌ２Ｏ３ｓｕｂｓｔｒａｔｅａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆ

ｍａｘｉｍｕｍａｎｎｅａｌｉｎｇｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ犜ａ
［６６］

综上所述，ＤＮＧ／ＡＭ 纳米复合薄膜能够防

止衬底与空气直接接触，高温条件下，薄膜中会发

生非晶向纳米晶的转变，薄膜仍然对衬底起到良

好的抗氧化保护作用。与此同时，要防止薄膜的

结构发生变化，避免薄膜与衬底间发生反应。

３　纳米晶粒嵌入非晶基体中的复合薄膜

纳米晶粒嵌入非晶基质中构成的纳米复合薄

膜，称为纳米晶／非晶（ＤＮＧ／ＡＭ）纳米复合薄膜，

结构如图８所示，其定义见２．２节。这种纳米复

合结构有２种制备方法：①薄膜制备过程中对２

种元素进行共溅，使纳米晶粒（第一相）分散在非

晶基质（第二相）中；②通过后处理，使非晶基质中

产生纳米晶。为制得合适的纳米晶结构，需要选

择合适的制备元素及合适的制备条件，尤其是衬

底的温度犜ｓ和所需能量犈，包括离子和冷凝金属

原子轰击的能量。不同的化合物（ＴｉＮｘ、ＺｒＯ２、

ＴｉＣ、ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、Ｓｉ３Ｎ４、ＳｉＢ Ｃ Ｎ）的结晶温度

犜ｃｒ与所需能量犈不同。比如Ｓｉ３Ｎ４、ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３

的结晶温度犜ｃｒ较高，因此在薄膜制备时，衬底温

度犜ｓ＞８００ ℃；而对于易结晶的 ＴｉＮｘ、ＴｉＣ、

ＺｒＮｘ，制备时衬底温度犜ｓ＜５００℃。研究表明，

通过向非晶薄膜中掺杂适当元素，能够改变其结

晶温度。如向非晶 ＨｆＯ２ 薄膜中掺杂Ｚｒ元素，能

提升结晶速率，能提升结晶速率的元素称为结晶

促进剂。相反的，Ａｌ元素掺杂，会减缓 ＨｆＯ２ 薄

膜结晶速率，起减缓作用的元素被称为结晶抑制

剂［６７］。纳米晶粒的形成是制备 ＤＮＧ／ＡＭ 纳米

复合薄膜的关键步骤，控制掺杂元素及其含量，不

仅影响薄膜性能，对薄膜的生长制备及稳定性也

产生重要影响。如 Ｙ 能提升ＺｒＯ２ 薄膜的稳定

性［６８ ７０］，Ｇｅ元素能提升含氧Ｚｒ Ｇｅ Ｎ薄膜中的

四方ｔＺｒＯ２ 相的稳定性
［７１］。

纳米晶／非晶复合薄膜在研究和工业领域都

引起了广泛关注。纳米晶／非晶复合薄膜具有非

常显著的优点，少量元素掺杂（≤５％），就能大幅

度提升薄膜的性能，甚至赋予薄膜一些特殊性能。

因而有必要研究不同纳米复合薄膜（金属氮化物、

氧化物、碳化物、硼化物）性能提升的作用机理。

ＤＮＧ／ＡＭ复合薄膜的性能不仅与纳米晶粒的尺

寸和间距有关，还取决于薄膜的结构、相组成以及

纳米晶的成分和纳米晶之间的相互作用。

控制薄膜的组成元素与含量，是优化ＤＮＧ／

ＡＭ复合薄膜物理性能与功能的有效方法。具有

低摩擦因数μ与低磨损率犽的ｎｃ ＭｅＣ／ａ Ｃ薄

膜就是ＤＮＧ／ＡＭ 复合薄膜优化的一个实例，其

中 Ｍｅ＝Ｔｉ、Ｚｒ、Ｗ、Ｍｏ等。μ与犽的值可以通过

非晶ａ Ｃ基质中 Ｍｅ原子的含量来控制。对于

ＭｅＣ／ａ Ｃ薄膜，随着Ｃ原子含量的增大，薄膜逐

渐由粗晶转变为纳米晶，进而转变为非晶。当

ＭｅＣ／ａ Ｃ薄膜的结构处在纳米晶和非晶转变区

８
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时，薄膜表现出良好的摩擦学性能。实际中，很难

分辨薄膜结构的微小变化对摩擦因数μ和磨损

率犽的影响，无法建立结构变化与μ和犽的关系，

很难对μ和犽进行直接优化。然而ｎｃ ＭｅＣ／ａＣ

薄膜的结构变化与薄膜的力学性能（硬度 犎、相

对弹性模量犈以及弹性恢复系数犠ｅ等）有直观

的联系，而薄膜的力学性能可以与μ和ｋ建立联

系，通过考察薄膜的力学参数可实现对薄膜摩擦

学性能进行优化。图１１和图１２展示了ｎｃ ＴｉＣ／

ａ Ｃ薄膜的摩擦学参数与力学参数间的关系。

图１１不同Ｃ／Ｔｉ比条件下ＴｉＣ薄膜的摩擦因数与硬度和等效杨氏模量的关系
［７２］

Ｆｉｇ．１１ＣｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔｏｆｆｒｉｃｔｉｏｎａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆｈａｒｄｎｅｓｓａｎｄｅｆｆｅｃｔｉｖｅＹｏｕｎｇ＇ｓｍｏｄｕｌｕｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔＣ／Ｔｉｒａｔｉｏ
［７２］

图１２不同Ｃ／Ｔｉ比条件下ＴｉＣ薄膜的磨损率与硬度和等效杨氏模量的关系
［７２］

Ｆｉｇ．１２Ｗｅａｒ犽ａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆｈａｒｄｎｅｓｓａｎｄｅｆｆｅｃｔｉｖｅＹｏｕｎｇ＇ｓｍｏｄｕｌｕｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔＣ／Ｔｉｒａｔｉｏ
［７２］

　　图１１说明２个重要的结论：①相同硬度条件

下，ＴｉＣ／ａ Ｃ薄膜可能会有两个不同的摩擦因

数，这说明低摩擦因数条件下，硬度 犎 与摩擦因

数μ难以建立明确关系。②摩擦因数μ与等效弹

性模量犈 为线性关系。图１２中的结果表明，

ＴｉＣ／ａ Ｃ薄膜磨损率犽和等效弹性模量犈为线

性关系，与硬度的关系不明确。

非晶ＴｉＣ／ａ Ｃ薄膜的摩擦因数和磨损率越

小，对应的硬度与弹性模量的比值较高（犎／犈
＞

０．１），且 具 有 较 高 的 弹 性 恢 复 能 力 （犠ｅ ＞

７０％）
［７２］。这说明薄膜的弹性对其摩擦磨损性能

有重要影响，薄膜的弹性增大，能有效降低其摩擦

因数与磨损率［７３７４］。试验表明，对于ａ （Ｔｉ，Ｃ，Ｎ）、

Ｍｏ Ｃ及Ｍｏ Ｏ Ｎ薄膜，提升薄膜弹性也能降低

摩擦因数与磨损率［７５ ７６］。然而需要注意，同时具

有高硬度（犎≈１６～２０ＧＰａ）、高弹性（犠ｅ≥７０％）

并满足犎／犈
＞１的薄膜是很难制备的，需要探

究合适的工艺。

上述结果表明，薄膜中的摩擦相对薄膜的摩

擦学性能的影响非常大，薄膜的力学参数（犎、

９
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犈、犠ｅ）也能有效降低薄膜的摩擦因数与磨损

率。通过提升薄膜硬度与相对弹性模量的比值

（犎／犈
＞１），使薄膜具有较高的弹性恢复系数

（犠ｅ≥７０％），是增强硬质薄膜韧性的重要手段。

４　高韧性硬质纳米复合薄膜

高韧性硬质纳米复合薄膜同时具有较高的硬

度和韧性。薄膜还具有较好的弹性，塑性变形非

常小，具有较好的弹性恢复能力和抗断裂能力。

Ｈｏｏｋｅ定律（σ＝犈ε）为高硬度、高韧性、高弹

性薄膜的制备依据，式中σ为应力（载荷），ε为应

变（变形）。应力σ一定时，要增大变形ε，就必须

降低弹性模量犈。然而要制备弹性模量小的薄膜

却十分困难。

图１３所示为脆性、韧性以及弹性薄膜的应力

（σ）应变（ε）关系曲线。超硬材料通常都非常脆，

几乎不产生塑性变形，断裂时的应变也很小。高

硬度韧性材料既能产生弹性变形，也能产生塑性

变形。这类性材料具有较好的韧性，能够承受较

大应变（ε１＜＜ε＜σｍａｘ）且不发生断裂。当韧性材

料在高应力σｍａｘ作用下产生最大应变εｍａｘ时，其硬

度也相应的增大。相反的，全弹性硬质薄膜的硬

度要低于高硬度韧性材料，图１３中０Ａ段中，弹

性材料不发生塑性变形，具有较高的弹性恢复系

数犠ｅ。高硬度韧性薄膜与弹性薄膜的硬度一般在

１５～２５ＧＰａ之间，能够满足大部分应用条件，且具

有较好的抗断裂性能，具有广泛的应用前景，代表

了未来高性能硬质纳米复合薄膜的发展方向。

如图１４所示，通过向薄膜的基材中掺杂适当

元素，能够制备出高韧性硬质纳米复合薄膜，使得

纳米复合薄膜的弹性模量犈较小，使得犎／犈 ＞

０．１，且具有较高的弹性恢复系数犠ｅ。

图１４绘制了５条硬度 模量曲线（犎＝犳（犈
）），

这５条曲线分别对应Ｔｉ Ｎ、Ｔｉ Ａｌ Ｎ、Ｚｒ Ｎ、

Ｚｒ Ｃｕ Ｎ、Ａｌ Ｃｕ Ｎ这５种由磁控溅射制备的

氮化物薄膜［７７ ７８］。图１４还绘制了一条犎／犈＝

０．１的曲线，该曲线将犎 犈平面区域分为犎／犈＞

０．１区域和犎／犈
＜０．１区域，薄膜对应的试验数

据分布在相应直线的附近。从图中可以得出如下

结论：①相同硬度条件下，成分不同的薄膜，其等

效弹性模量犈的大小不同；②Ｍｅ１ Ｍｅ２ Ｎ薄膜

的等效弹性模量不仅取决于掺杂元素 Ｍｅ２ 的影

响，也受Ｍｅ１ 元素的影响；③氮化物薄膜的犎／犈


值不总大于１；④选择合适的元素 Ｍｅ１ 和 Ｍｅ２，才

能使薄膜的 犎／犈
＞０．１。上述结果对于制备

犎／犈
＞１的薄膜具有重要指导作用，这意味这

通过控制元素组成与含量，可以制备出具有优异

性能的硬质薄膜。犎／犈
＞０．１的薄膜具有较高

的抗塑性变形能力，可以使所受载荷散布在较大

面积上，进而防止薄膜开裂。这种具有较好的弹

性与抗断裂性能的硬质薄膜，将成为新一代的硬

质薄膜。

图１３硬质脆性、韧性与弹性薄膜的应力应变关系

Ｆｉｇ．１３Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｓｔｒｅｓｓσｖｓｓｔｒａｉｎε

ｃｕｒｖｅｓｏｆｓｕｐｅｒｈａｒｄ （ｂｒｉｔｔｌｅ），ｈａｒｄ （ｔｏｕｇｈ）ａｎｄｈａｒｄ

（ｒｅｓｉｌｉｅｎｔ）ｃｏａｔｉｎｇｓ

图１４元素掺杂对二元氮化物薄膜硬度和等效弹性模量

的影响［７７ ７８］

Ｆｉｇ．１４ＣｏｎｔｒｏｌｏｆｔｈｅｅｆｆｅｃｔｉｖｅＹｏｕｎｇ＇ｓｍｏｄｕｌｕｓｏｆｔｈｅ

ｂｉｎａｒｙｎｉｔｒｉｄｅｃｏａｔｉｎｇｓｗｉｔｈｔｈｅｓａｍｅｈａｒｄｎｅｓｓｂｙｔｈｅａｄ

ｄｉｔｉｏｎｏｆｓｅｌｅｃｔｅｄｅｌｅｍｅｎｔｓ
［７７ ７８］

犎／犈
＞０．１的薄膜制备难度较大，主要因

为薄膜硬度犎 与等效杨氏模量犈具有一定相关

性。薄膜硬度犎 与等效杨氏模量犈的受制备参

数的影响，取决于薄膜的元素组成、结构、相结构

及微结构等参数。如薄膜生长吸收的能量是由轰

击粒子和冷凝原子传递的。然而目前为止，还没

０１



　第４期 金德里奇·缪塞尔：硬质纳米复合薄膜的热稳定性、抗氧化性与韧性

指导犎／犈
＞０．１的薄膜制备的统一规律。

５　抗断裂硬质薄膜

具有抗断裂性能的硬质薄膜是研究的新方

向。目前关于具有高韧性、可以防止在外力作用

下断裂的薄膜研究还较少，许多基本问题有待解

决。如什么是获得最高抗断裂性能的最优结构？

薄膜的厚度、成份、相结构对抗断裂性能有什么影

响？高弹性回复系数犠ｅ、低弹性模量犈
、以及

犎／犈
＞０．１能否成为提升抗划伤性能的充分条

件？因此，有必要系统开展关于高韧性硬质薄膜

关键参数的研究，寻找提升抗断裂性能的方法。

关于Ｚｒ ＡｌＯ
［７９］、ＡｌＣｕ Ｏ

［８０］、ＡｌＯ Ｎ
［８１］

这３种硬质复合薄膜的研究表明，硬度／模量比和

弹性恢复系数较高（犎／犈
＞１，犠ｅ＞６０％）的硬

质薄膜具有较好的抗断裂性能。

５．１　抗断裂犣狉 犃犾犗硬质薄膜

采用双靶磁控溅射方法制备Ｚｒ Ａｌ Ｏ硬质

薄膜，靶材为盘状 Ａｌ靶加上不同内径的环状Ｚｒ

靶构成的复合靶，溅射气体为Ａｒ＋Ｏ２，工艺优化

后制得犎／犈
＞０．１，犠ｅ＞６０％的Ｚｒ Ａｌ Ｏ硬质

薄膜。图１５为ＺｒＡｌＯ硬质薄膜（Ｚｒ／Ａｌ＞１）中

硬度 犎、相对杨氏模量犈、弹性恢复系数犠ｅ、

犎／犈随氧气偏压犘Ｏ
２

的变化曲线。犜ｓ＝５００℃、

犐ｄａ＝２Ａ、犝ｓ＝犝ｆ、犱ｓｔ＝８０ｍｍ、狆Ｔ＝狆Ａｒ＋狆Ｏ
２
＝

１Ｐａ，ＭＭ、ＴＭ、ＯＭ 分别代表溅射反应的金属、

过渡和氧化模式。图１５中曲线说明，通过氧气偏

压犘Ｏ
２

能够有效控制Ｚｒ Ａｌ Ｏ硬质薄膜的 犎、

犈、犠ｅ；当氧气偏压犘Ｏ
２
≥０．１５Ｐａ时，Ｚｒ Ａｌ Ｏ

硬质薄膜的硬度犎≈１７ＧＰａ、犎／犈
＞０．１、犠ｅ＞

７０％。犎／犈
＞０．１的高弹性ＺｒＡｌＯ硬质薄膜

表现出较好韧性。

薄膜的韧性可利用其裂痕来评价。通常采用

弯曲试验测试薄膜的抗断裂性能，弯曲试验能够

很好的模仿薄膜变形的实际情况。弯曲试验的原

理如图１６所示，在金属带表面制备薄膜，当金属

带受移动圆柱（Φｍｃ）挤压、绕固定圆柱（Φｆｃ）弯折

角度αｃ时，薄膜上出现裂纹。裂纹产生对应的弯

折角αｃ越大，薄膜的抗断裂性能越好。试验中采

用的弯曲装置为本实验室自制，固定圆柱的直径

Φ＝２５ｍｍ，金属Ｍｏ带尺寸为８０ｍｍ×１５ｍｍ×

０．１ｍｍ，薄膜为Ｚｒ Ａｌ Ｏ硬质薄膜。

为研究薄膜抗断裂性能与犎／犈及弹性恢复

系数犠ｅ 的关系，在 Ｍｏ带上分别制备了厚度约

为３０００ｎｍ的２种Ｚｒ Ａｌ Ｏ薄膜：薄膜 Ａ的

犎／犈
＜０．１，犠ｅ＝４４％，薄膜Ｂ的犎／犈


＞０．１，

犠ｅ＝７５％。Ｍｏ带绕Φ＝２５ｍｍ的固定圆柱进行

弯曲试验，结果如图１７所示。当弯曲角αｃ＝３０°

时，薄膜Ａ上开始出现垂直于弯曲方向的裂纹。

薄膜Ｂ的抗断裂性能非常好，当弯曲角αｃ＝１８０°

时，薄膜Ｂ上仍未出现裂纹。薄膜Ｂ的抗划痕性能

优于薄膜Ａ，主要是因为薄膜Ｂ具有较好的韧性

（犎／犈＞０．１）和弹性，而薄膜 Ａ的脆性高、弹性

差。当载荷作用于薄膜Ｂ时，应力作用面积较大，

这也是薄膜Ｂ抗断裂性能较好的原因之一。

图１５Ｚｒ ＡｌＯ薄膜的力学参数随氧气偏压的变化
［７９］

Ｆｉｇ．１５ＥｖｏｌｕｔｉｏｎｏｆｔｈｅｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐａｒａｍｅｔｅｒｓｏｆｔｈｅＺｒＡｌ

Ｏｃｏａｔｉｎｇｗｉｔｈｉｎｃｒｅａｓｉｎｇｐａｒｔｉａｌｐｒｅｓｓｕｒｅｏｆｏｘｙｇｅｎ犘Ｏ
２

［７９］

图１６金属带上薄膜断裂性能的弯曲测试示意图
［７９］

Ｆｉｇ．１６Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｂｅｎｄｉｎｇｔｅｓｔｕｓｅｄｔｏｉｎ

ｄｕｃｅｃｒａｃｋｓｉｎｔｈｅｃｏａｔｉｎｇ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｏｎ ａ ｍｅｔａｌｌｉｃ

ｓｔｒｉｐ
［７９］

综上所述，当薄膜的弹性变形系数和硬度／模

量比较大时（犠ｅ＞６０％，犎／犈

＞０．１），薄膜具有

较好的抗断裂能力。该结果对薄膜在柔性电子、

微纳机械等领域的应用具有重要指导意义。
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（ａ）Ａ：ｎｃ （γ Ａｌ２Ｏ３）／ａＡｌ２Ｏ３（ｂ）Ｂ：ｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／

ａ Ａｌ２Ｏ３

图１７薄膜Ａ与薄膜Ｂ的抗断裂性能比较
［８０］

Ｆｉｇ．１７ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｔｈｅｓｕｒｆａｃｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙｏｆＡａｎｄ

Ｂｃｏａｔｉｎｇｓａｆｔｅｒｂｅｎｄｉｎｇ
［８０］

５．２　抗断裂犃犾犆狌 犗硬质薄膜

研究表明，犎／犈
≥０．１的高弹性ＡｌＣｕ Ｏ

纳米复合薄膜具有良好抗断裂性能［８０］。利用对

靶磁控溅射方法在Ｓｉ（１００）衬底上制备ＡｌＣｕ Ｏ

薄膜，通过控制掺杂元素Ｃｕ的含量来控制 Ａｌ

Ｃｕ Ｏ纳米复合薄膜的硬度 犎、有效杨氏模量

犈、弹性恢复系数犠ｅ以及犎／犈
的大小。本例

中采用压入法测试薄膜的抗断裂能力，试验选用

金刚石压头，压入载荷犔＝１Ｎ
［２６］，测试结果如

图１８所示。随ＡｌＣｕ Ｏ薄膜中Ｃｕ含量的增加，

薄膜的结构和组成都会发生变化，进而影响薄膜

的力学性能（犎、犈、犠ｅ、犎／犈
）。从表１中可以

看出，对于ＡｌＣｕ Ｏ薄膜，犎、犠ｅ、犎／犈
随着Ｃｕ

含量的增加而增大；（当薄膜中Ｃｕ原子数分数＜

３％时，犎／犈
＜０．１，当薄膜中Ｃｕ原子数分数＞

３％时，犎／犈＞０．１；对于犎／犈＞０．１的ＡｌＣｕ Ｏ

薄膜，其弹性恢复系数犠ｅ＞６５％。Ａｌ Ｃｕ Ｏ薄

膜的力学性能与其抗断裂性能密切相关，从图１８

中可以看出，当 犎／犈
＜０．１时，薄膜容易开裂。

而犎／犈
＞０．１的薄膜则不易开裂。此结果表

明，当薄膜的弹性恢复系数犠ｅ＞６５％，硬度／模量

比犎／犈
＞０．１时，薄膜所受载荷可散布到更大

的区域。

图１８不同元素掺杂含量的ｎｃ （ｇ Ａｌ（Ｃｕ））／ａ Ａｌ２Ｏ３ 薄膜压痕形貌
［８０］

Ｆｉｇ．１８ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｔｈｅｄｉａｍｏｎｄｉｎｄｅｎｔｅｒｉｍｐｒｅｓｓｉｏｎｉｍａｇｅｓｉｎｔｏｎｃ （ｇＡｌ２Ｏ３）／ａＡｌ２Ｏ３ａｎｄｎｃ （ｇＡｌ（Ｃｕ））／ａＡｌ２Ｏ３

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓ
［８０］

表１不同掺杂元素含量和残余应力条件下犃犾犆狌 犗薄膜的力学参数

Ｔａｂｌｅ１ＰａｒａｍｅｔｅｒｓｏｆｔｈｅＡｌＣｕ ＯｃｏａｔｉｎｇｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｔｅｎｔｏｆＣｕａｎｄｍａｃｒｏｓｔｒｅｓｓσ

Ｆｉｌｍ Ｃｕ犪／％ 犎／ＧＰａ 犈／ＧＰａ 犠ｅ／％ 犎／犈 σ／ＧＰａ Ｃｒａｃｋｓ

ａ ０ ７．３ １００ ４９．４ ０．０７３ －０．４０ Ｙｅｓ

ｂ ２ １０ １１１ ５７．５ ０．０９０ －２．２３ Ｙｅｓ

ｃ ３．３ １４．５ １３０ ６６．６ ０．１１２ －２．３２ Ｎｏ

ｄ ６．２ １６．７ １３５ ７１．０ ０．１２４ －２．２４ Ｎｏ

ｅ ９．７ １８．５ １４３ ７４．８ ０．１２９ －２．２０ Ｎｏ

　　薄膜的抗断裂性能不仅取决于薄膜的结构、

元素组成、相结构以及力学性能，薄膜生长过程中

产生的宏观应力σ也对其产生影响
［２６］。图１９所

示为应力大小对薄膜断裂性能的影响。
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ＡｌＣｕ Ｏ薄膜中的宏观应力σ可以通过溅

射混合气体（Ａｒ＋Ｏ２）的总压（犘Ｔ＝犘Ａｒ＋犘Ｏ２）来

控制。在Ｓｉ（１００）衬底上制备厚度相等、应力值

不同的两种薄膜，其力学性能见表２。结果表明，

溅射压犘Ｔ 越小，制得ｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／ａ

Ａｌ２Ｏ３ 薄膜的压应力值越大，压入试验后，薄膜不

易产生裂纹，反之则薄膜压应力较小，压入后会产

生径向裂纹（见图１９）。这说明，高的宏观压应力

在压头卸载过程中有助于裂纹的闭合。表２中结

果显示，两种薄膜具有近似的犠ｅ 和 犎
３犈２值，

犎３犈２主要用来表征薄膜的抗塑性变形能力，而

薄膜的等效弹性模量犈与犎／犈相差较多。这

说明两种薄膜具有一致的抗塑性变形能力，单

Ｈ／Ｅ对薄膜抗断裂性能的影响要高于 犎３犈２。

对于高犎／犈和低犈的ｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／ａ

Ａｌ２Ｏ３ 薄膜，在压入载荷犔＝２０ｍＮ条件下，薄膜

未产生裂纹。这表明犈可能是影响薄膜抗断裂

性能的关键参数，犈值最小时，薄膜的抗断裂性

能越好，这一假设还有待验证，实验室正在开展相

关试验。

图１９不同残余应力下的ｎｃ （ｇ Ａｌ（Ｃｕ））／ａ Ａｌ２Ｏ３ 薄膜

的压痕形貌

Ｆｉｇ．１９ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｔｈｅｄｉａｍｏｎｄｉｎｄｅｎｔｅｒｉｍｐｒｅｓｓｉｏｎ

ｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｎｅｔｒｅｓｉｄｕｌａｓｔｒｅｓｓｉｎｔｏｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／ａ

Ａｌ２Ｏ３ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓ

表２不同应力条件下狀犮 （γ 犃犾（犆狌）犗２）／犪 犃犾２犗３ 薄膜的力学参数

Ｔａｂｌｅ２Ｐａｒａｍｅｔｅｒｓｏｆｔｈｅｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／ａ Ａｌ２Ｏ３ｃｏａｔｉｎｇｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｔｅｎｔｏｆＣｕａｎｄｍａｃｒｏｓｔｒｅｓｓσ

Ｆｉｌｍ 犘Ｔ／Ｐａ Ｃｕ犪／％ 犺／ｎｍ 犎／ＧＰａ 犈／ＧＰａ 犠ｇ／％ 犎／犈 犎３／犈２／ＧＰａ σ／ＧＰａ Ｃｒａｃｋｓ

１ １．５ ６．５ １８５０ １９．４ １７０ ７０．０ ０．１１４ ０．２５２ －１．５ Ｙｅｓ

２ ０．５ ６．２ ２０２０ １６．７ １３５ ７１．０ ０．１２４ ０．２５６ －２．２ Ｎｏ

５．３　抗断裂犃犾犗 犖硬质薄膜

除了纳米晶 氧化物／非晶 氧化物（ｎｃ

ｏｘｉｄｅ／ａｏｘｉｄｅ）组成的复合薄膜以外，纳米晶 氮

化物／非晶 氮氧化物组成的复合薄膜也同时具

有高硬度和高韧性。最近，研究者利用对靶磁控

溅射方法，制备了两相的Ａｌ Ｏ Ｎ单层纳米复合

薄膜［８１］，溅射气体为Ｎ２＋Ｏ２，脉冲调制Ｏ２ 含量。

制备过程中，随着Ｏ２ 的脉冲频率（犳Ｏ
２
＝１／犜Ｏ

２

）的

升高，溅射混合气体（Ｎ２＋Ｏ２）中的Ｏ２ 含量升高，

Ａｌ Ｏ Ｎ薄膜的结构逐渐由ｎｃ ＡｌＮ／ａ （ＡｌＯ

Ｎ）完全转变为ａ （ＡｌＯ Ｎ），进而转变为ｎｃ （γ

Ａｌ２Ｏ３）／ａ （ＡｌＯ Ｎ）。如图２０所示，薄膜的结构

变化对Ａｌ Ｏ Ｎ薄膜的硬度 犎、有效杨氏模量

犈、弹性恢复系数犠ｅ以及犎／犈
都有影响。

从图２０中可以看出，在Ｘ射线衍射中呈非晶

状态的薄膜的硬度低（犎≈１０ＧＰａ）、弹性差（犠ｅ≤

３５％）、犎／犈
＜０．１。相反的，图中黄色区域表

明，氮化物／氮氧化物与氧化物／氮氧化物构成的

纳米晶／非晶纳米复合薄膜都具有较高的硬度（犎

≈１５～２０ＧＰａ），弹性恢复系数犠ｅ≥６５％，且犎／

犈
＞０．１。这两种纳米复合薄膜与前文提到的ｎｃ

ＺｒＯ２／ａ Ａｌ２Ｏ３、ｎｃ （γ Ａｌ（Ｃｕ）Ｏ２）／ａ Ａｌ２Ｏ３薄膜

图２０氧气通入量对ＡｌＯ Ｎ薄膜力学性能的影响
［８１］

Ｆｉｇ．２０ＭｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＡｌ Ｏ Ｎｃｏａｔｉｎｇｓａｓａ

ｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆｏｘｙｇｅｎｄｕｔｙｃｙｃｌｅ
［８１］
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类似，都具有较好的抗断裂性能。在 Ｍｏ带上制

备ｎｃ ＡｌＮ／ａ （ＡｌＯ Ｎ）和ｎｃ （γ Ａｌ２Ｏ３）／ａ （Ａｌ

Ｏ Ｎ）薄膜，弯曲试验后薄膜均未产生裂纹
［８１］。

纳米晶／非晶纳米复合薄膜通常具有弹性和

较好的抗断裂性能，这可能是其特有的性能。目

前结果显示，氮化物／氮氧化物与氧化物／氮氧化

物构成的纳米晶／非晶纳米复合薄膜都都具有上

述特性。对于其它的纳米复合薄膜，当其具备纳

米晶嵌入非晶基质的结构时，也可能具备抗断裂

的能力等特殊性能，可以基于氮化物、碳化物、硼

化物及其组合制备相应的纳米复合薄膜。目前已

有许多关于高弹性高硬度薄膜的报道，如①硬质

氮化物薄膜：Ｔｉ Ａｌ Ｎ
［８２］、Ｚｒ Ｙ Ｎ

［８３］、Ｚｒ Ｎｉ

Ｎ
［８４］、Ｃｒ Ｎｉ Ｎ

［８５］、Ｔｉ Ａｌ Ｖ Ｎ
［８６］、Ｚｒ ＴｉＣｕ

Ｎ
［８７］、ＣＮ

［８８８９］
ｘ ；②硬质碳化物薄膜：Ｔｉ Ｓｉ Ｃ

［９０］；

③硬质硼化物薄膜：Ｔｉ Ｂ
［９１］；④硬质聚合物金属

纳米多层膜［９２］，但这些研究都未关注薄膜的抗断

裂性能。关于ＴｉＳｉ Ｃ Ｎ的研究表明
［９３ ９５］，薄

膜的犎／犈
≥０．１，且具有较好的摩擦学性能与耐

腐蚀性能。但这论文未关注薄膜的弹性恢复系数

犠ｅ，理论上该薄膜也应具有较高的弹性恢复系

数。因此，应该深入全面的研究上述薄膜的力学

性能（犎、犈、犠ｅ 及 犎／犈
），并建立其力学参量

与薄膜抗断裂性能的关系。

目前，本实验室正在开展氮化物／氮化物组成

的纳米晶／非晶薄膜的抗断裂性能的研究。文中

主要通过向晶体基材（ＴｉＮｘ、ＺｒＮｘ）或非晶基材

（Ｓｉ３Ｎ４、ＢＮ、ＣＮ）中掺杂适当元素，通过控制掺杂

元素的含量，分别制得如图３（ａ）（ｂ）（ｃ）中所示结

构的纳米复合薄膜。关于Ｚｒ Ａｌ Ｏ薄膜的研究

表明［９６］，非晶基质中的纳米晶粒的含量决定了薄

膜的力学性能（犎、犈、犠ｅ、犎／犈
）。因此，在后

续的研究中，有必要利用高分辨透射电镜，建立纳

米晶相含量与薄膜力学性能及抗断裂能力的关

系，进而实现对硬质纳米复合薄膜的抗断裂性能

进行优化。

综上可知，高弹性的ｎｃ／ａ 纳米复合薄膜具

有高硬度（Ｈ≈１５～２５ＧＰａ）和低等效弹性模量

（犎／犈
＞０．１），且具有较好的抗断裂性能。通过

向基材中掺杂少量一种或多种有效元素，能赋予

薄膜特殊性能。然而究竟什么结构决定了纳米复

合薄膜的韧性和抗断裂性能？这一问题还有待研

究。目前的观点认为，对于纳米复合薄膜，硬度一

定条件下，有效杨氏模量越低的薄膜的性能更优

异。纳米晶／非晶硬质薄膜具有非常好的前景，因

此受到了越来越多的关注。

５．４　薄膜微观结构对抗断裂性能的影响

薄膜的微观结构对薄膜的断裂行为有重要影

响。图２１所示为厚１３００ｎｍ的ＴｉＣ／ａＣ∶Ｈ复

合薄膜（原子数分数：２９％Ｔｉ，４９％Ｃ，２２％Ｈ）的

断面，以及金刚石压头在１９０ｍＮ压入试验产生

的裂纹形貌。从图中可以看出，薄膜主要由垂直

于薄膜／基体界面的柱状晶组成；压入过程中，薄

膜轻易的沿柱状晶界开裂。ＴｉＣ／ａ Ｃ：Ｈ复合薄

膜的力学性能如下：犎＝２０ＧＰａ、犈＝２２９ＧＰａ、

犎／犈＝０．０８７，文献［９７］中未给出弹性恢复系数

犠ｅ的大小。从该试验中能够得出如下结论：

①柱状晶结构的薄膜在受力时易开裂；②薄膜材

料的犎／犈
＜０．１；③含有柱状晶结构且犎／犈

＜

０．１的薄膜的韧性和抗断裂能力较差。

（ａ）Ｂｅｆｏｒｅｔｅｓｔ，ｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎ（ｂ）Ａｆｔｅｒｔｅｓｔ，ｃｒａｃｋ

图２１Ｔｉ／ａ Ｃ：Ｈ 复合薄膜在纳米压痕测试前后的

形貌［９７］

Ｆｉｇ．２１ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓｏｆｓｈｏｗｉｎｇＴｉＣ／ａ Ｃ：Ｈｃｏｍ

ｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｂｅｆｏｒｅａｎｄａｆｔｅｒｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｔｅｓｔ
［９７］
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另有研究表明，对于 犎／犈
＞０．１且更为致

密的柱状晶结构的ｎｃ ＴｉＣ／ａ Ｃ∶Ｈ薄膜，压头

以同样载荷犔＝１９０ｍＮ压入时，薄膜依然有裂纹

产生，这说明薄膜的微观结构对薄膜抗断裂性能

的影响要大于薄膜的力学参数。这意味着具有致

密微观无序结构的薄膜具有更高的韧性和抗断裂

能力。

５．５　微观结构致密、无序的的硬质薄膜

制备具有高韧性和抗断裂性能的薄膜，需控

制薄膜生长过程中柱状晶的生成。结构区域模型

（ＳＺＭ）提供了控制薄膜微结构生长的方法
［９８１０１］，

薄膜的微结构可以通过以下参数控制：①蒸发过

程中的犜ｓ／犜ｍ 值；②溅射过程中的犜ｓ／犜ｍ 值、中

性粒子轰击参数（狆）以及粒子轰击参数（犝ｓ、犻ｓ、

犪Ｄ）
［１００ １０１］。其中犜ｓ为衬底温度，犜ｍ 为薄膜材料

的熔点，狆为溅射气体的压力，犝ｓ为衬底的偏压，

犻ｓ为衬底电流密度，犪Ｄ 为薄膜的制备率。影响薄

膜生长的因素主要有２个：①薄膜生长过程中吸收

的能量，主要来自温差产生的传热（Ｔｓ／Ｔｍ）和原子

尺度的加热（狆、犝狊、犻ｓ、犪Ｄ）；②元素的掺杂。通过制

备参数控制薄膜生长过程中的微结构的方法比较

常见。图２２展示了通过元素掺杂控制薄膜微结

构的方法。

图２２所示为掺杂元素含量对薄膜微结构的

影响，图左为Ｂａｒｎａ和 Ａｄａｍｉｋ的结构区域模型

（ＳＺＭ）预测
［１００ １０１］，图右为试验结果。可以看出，

随着掺杂元素含量的增加，薄膜会逐渐由单相薄

膜向两相薄膜变化，其微观结构也会呈梯度变

化［１０２ １０３］。通过杂质或原子形态，向基材中掺杂

适当元素，会抑制薄膜晶粒的生长，并使晶粒重新

形核。这使得随着元素掺杂含量的升高，薄膜沿

犜ｓ／犜ｍ 增大的方向，形成球状微观结构。当薄膜

制备的溅射气压犘≥０．５Ｐａ，犜ｓ／犜ｍ 较小时，表面

原子的迁移率较低，此时的单相薄膜由于遮蔽效

应的作用，在结构区域模型（ＳＺＭ）的Ⅰ区总会形成

柱状晶［１０１１０２］。向ＺｒＣｕ Ｎ薄膜中掺杂不同原子

数分数（１．２％和２０％）的Ｃｕ元素能够制备没有柱

状晶的薄膜。进一步的试验表明，当掺杂Ｃｕ的原

子数分数约为７％时，就能够制备出没有柱状晶的

晶粒细小、致密的ＺｒＣｕ Ｎ薄膜
［１０２，１０４］。

图２２Ｂａｒｎａ和Ａｄａｍｉｋ的结构区域模型中元素掺杂对单相薄膜微结构的影响
［１００ １０１］以及Ｃｕ原子数分数为１．２％和

２０％的Ｚｒ Ｃｕ Ｎ纳米复合薄膜的微结构与ＳＺＭ模型的比较
［１０２ １０３］

Ｆｉｇ．２２Ｅｆｆｅｃｔｏｆｔｈｅａｍｏｕｎｔｏｆａｄｄｅｄｅｌｅｍｅｎｔｉｎｔｏｏｎｅ ｐｈａｓｅｃｏａｔｉｎｇｏｎｉｔｓｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｃｃｏｒｄｉｎｇｔｏＢａｒｎａａｎｄ

Ａｄａｍｉｋｓｔｒｕｃｔｕｒａｌｚｏｎｅｍｏｄｅｌ（ＳＺＭ）
［１００ １０１］ａｎｄｔｈｅｃｏｍｐａｒｉｓｏｎｏｆｐｒｅｄｉｃｔｅｄＳＺＭ ｗｉｔｈｒｅａｌｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｔｈｅ

ｓｐｕｔｔｅｒｅｄＺｒ Ｃｕ Ｎｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｗｉｔｈｌｏｗ（１．２％）ａｎｄｈｉｇｈ（２０％）ａｍｏｕｎｔｏｆＣｕ
［１０２１０３］

５１



中　国　表　面　工　程 ２０１３年

　　本节内容说明，通过元素掺杂，并控制掺杂含

量，对薄膜力学性能（犎、犈、犠ｅ）以及薄膜的微

观结构，都有重要的影响。

５．５．１　结构致密无序硬质薄膜的低温制备

目前，亟需在聚合物薄片、纺织物、塑料制品

以及聚碳酸酯等热敏材料表面制备硬质纳米复合

薄膜。然而，若制备过程不对衬底加热，则制备出

的薄膜都是非晶结构。因此，必须采用其它的能

量传递方式，来获得纳米晶或晶态薄膜。

薄膜生长吸收的能量主要有两部分（犈＝犈ｓ＋

犈ｐ），犈ｓ为衬底加热传递的能量，犈ｐ 为粒子轰击

传递的能量，犈ｐ 包括离子轰击能量犈ｂｉ和中性粒

子轰击能量犈ｆｎ（犈ｐ＝犈ｂｉ＋犈ｆｎ）。因此，薄膜制备

时，若衬底不加热，则传递的总能量犈＝犈ｐ。实

验证明［９９］，衬底不加热的条件下，可以制备表面

光滑、致密、结构无序的纳米晶薄膜，满足Ｔｈｏｒｎ

ｔｏｎＪ．Ａ．所提出的结构区域模型（ＳＺＭ）中的 Ｔ

区域的制备条件（见图２３）。

图２３所示，随着氩气压力狆Ａｒ降低，以及犜Ｓ／

犜ｐ值逐渐减小至０，进入结构区域模型中的Ｔ区

域中，在这种情况下可以制备晶体薄膜。这是由

于当薄膜的制备气压狆Ａｒ≤０．１Ｐａ时，由于粒子

运动的平均自由程远大于衬底到靶材的间距（λ＞

＞犱ｓｔ），粒子之间无碰撞或有极少的碰撞，能量损

失较小，因此粒子的全部动能都转化为薄膜生长

和结晶的能量。此时的轰击能量犈ｐ 使薄膜制备

满足区域结构模型（ＳＺＭ）中区域Ｔ的条件，能够

制备出晶态薄膜。这说明，利用粒子轰击和冷凝

所传递的能量，使得薄膜制备由平衡的基体／薄膜

加热方式（犜ｓ／犜ｍ→０），转变为非平衡的原子尺度

加热方式（犈ｐ），能够在未加热的基体上制备纳米

图２３低压溅射区的结构区域模型二维示意图
［１０５］

Ｆｉｇ．２３Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｔｗｏｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ（２Ｄ）

ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌｚｏｎｅｍｏｄｅｌｏｆＪ．Ａ．
［１０５］

晶薄膜。当然，粒子轰击传递的最大能量犈ｐｍａｘ要

保证不对热敏基体产生热损伤。

６　新型硬质纳米复合薄膜的研究方向

关于硬质纳米复合薄膜的进一步研究，主要

存在以下方向：①研究具有高韧性和抗断裂能力

的硬质薄膜；②深入研究纳米晶含量对纳米晶／非

晶复合薄膜性能的影响，制备具有特殊性能和功

能的新型薄膜；③研究具有不同元素以及不同费

米能级的纳米晶粒间电荷转移规律，解释功能薄

膜的作用机理［１０６１０７］；④非晶材料在低温条件下

（≤１００℃），在柔性电子器件上形成纳米晶体的

研究；⑤在原子尺度对薄膜进行的超高速加热与

冷却，使得在制备温度犜≤５００℃条件下，在薄膜

中获得高温相；⑥制备热稳定温度高于１５００℃的

纳米复合薄膜，使得薄膜在近２０００℃时仍能实

现对衬底的抗氧化保护作用；⑦制备由纳米量级

的双层膜所构成的多层膜，提高薄膜与衬底纳米

尺度的冶金结合；⑧提升氧基硬质薄膜的制备速

率，使得薄膜生长速率犪Ｄ≥１００００ｎｍ
［１０８］；⑨研

制新型的物理气相沉积（ＰＶＤ）设备，满足在特殊

物理条件下的新型薄膜的制备，如利用熔融材料

作为磁控溅射靶材［１０９］。
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ＮｅｗＹｏｒｋ，１９９４．

［４６］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，ｉｎ：Ｊ．Ｔ．Ｍ．ＤｅＨｏｓｓｏｎ，Ａ．Ｃａｖａｌｅｉｒｏ（Ｅｄｓ．），

ＮａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄＨａｒｄＣｏａｔｉｎｇｓ，ＳｐｒｉｎｇｅｒＳｃｉｅｎｃｅ＋Ｂｕｓｉｎｅｓｓ

Ｍｅｄｉａ，ＬＣＣ，ＮｅｗＹｏｒｋ，２００６，ｐ．４０７．

［４７］　Ｇ．Ｆ．Ｉｒｉａｒｔｅ，Ｆ．Ｅｎｇｅｌｍａｒｋ，Ｉ．Ｖ．Ｋａｔａｒｄｉｅｖ，Ｊ．Ｍａｔｅｒ．

Ｒｅｓ．１７（６）（２００２）１４６９．

［４８］　Ｃ．Ｍｉｔｔｅｒｅｒ，Ｐ．Ｈ．Ｍａｙｒｈｏｆｅｒ，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．

Ｔｅｃｈｎｏｌ．１７４ １７５（２００３）７２５．

［４９］　Ｒ．Ｈａｕｅｒｔ，Ｊ．Ｐａｔｓｃｈｅｉｄｅｒ，Ａｄｖ．Ｍａｔｅｒ．２（５）（２０００）２４７．

［５０］　Ｃ．Ｓ．Ｓａｎｄｕ，Ｆ．Ｍｅｄｊａｎｉ，Ｒ．Ｓａｎｊｉｎｅｓ，Ａ．Ｋａｒｉｍｉ，Ｆ．

Ｌｅｖｙ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１（２００６）４２１９．

［５１］　Ｃ．Ｓ．Ｓａｎｄｕ，Ｒ．Ｓａｎｊｉｎｅｓ，Ｍ．Ｂｅｒｋａｈｏｕｌ，Ｆ．Ｍｅｄｊａｎｉ，Ｆ．

Ｌｅｖｙ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１（２００６）４０８３．

［５２］　Ｙ．Ｈ．Ｌｕ，Ｙ．Ｇ．Ｓｈｅｎ，Ａｐｐｌ．Ｐｈｙｓ．Ｌｅｔｔ．９（２００７）２２１９１３．

［５３］　Ｃ．Ｓ．Ｓａｎｄｕ，Ｆ．Ｍｅｄｊａｎｉ，Ｒ．Ｓａｎｊｉｎｅｓ，Ｒｅｖ．Ａｄｖ．Ｍａｔｅｒ．

Ｓｃｉ．１５（２００７）１７３．

［５４］　Ｌ．Ｈｕｌｔｍａｎ，Ｖａｃｕｕｍ５７（１）（２０００）１．

［５５］　Ｒ．Ａ．Ａｎｄｒｉｅｖｓｋｉｉ，Ｒｕｓｓ．Ｃｈｅｍ．Ｒｅｖ．７１（１０）（２００２）８５３．

［５６］　Ｃ．Ｍｉｔｔｅｒｅｒ，Ｐ．Ｈ．Ｍａｙｒｈｏｆｅｒ，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｖａｃｕｕｍ，７１（１

２）（２００３）２７９．

［５７］　Ｌ．Ｈｕｌｔｍａｎ，Ｃ．Ｍｉｔｔｅｒｅｒ，ｉｎ：Ｊ．Ｔ．Ｍ．ＤｅＨｏｓｓｏｎ，Ａ．

Ｃａｖａｌｅｉｒｏ（Ｅｄｓ．），ＮａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄＣｏａｔｉｎｇｓ，ＳｐｒｉｎｇｅｒＳｃｉ

ｅｎｃｅ＋ＢｕｓｉｎｅｓｓＭｅｄｉａ，ＮｅｗＹｏｒｋ，２００６，ｐ．４６４．

［５８］　Ａ．Ｒａｖｅｈ，Ｉ．Ｚｕｋｅｒｍａｎ，Ｒ．Ｓｈｎｅｃｋ，Ｒ．Ａｖｎｉ，Ｉ．Ｆｒｉｅｄ，

Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１（２００７）６１３６．

［５９］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｖ．̌Ｓａｔａｖａ，Ｐ．Ｚｅｍａｎ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．

Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０３（２００９）１５０２．

７１
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［６０］　Ｇ．Ｅｒｋｅｎｓ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１（２００７）４８０６．

［６１］　Ｍ．Ｔｕｌｕｉ，Ｇ．Ｍａｒｉｎｏ，Ｔ．Ｖａｌｅｎｔｅ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．

２０１（２００６）２１０３．

［６２］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｚｅｍａｎ，ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＰｈｅｎｏｍ．１２７（２００７）３１．

［６３］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｖｌ̌ｃｅｋ，Ｐ．Ｚｅｍａｎ，Ａｄｖ．Ａｐｐｌ．Ｃｅｒａｍ．１０７

（３）（２００８）１４８．

［６４］　Ｊ．Ｖｌ̌ｃｅｋ，Ｓ．Ｐｏｔｏｃｋｙ，Ｊ．̌Ｃí̌ｚｅｋ，Ｊ．Ｈｏｕ̌ｓｋａ，Ｖ．Ｐｅ̌ｒｉｎａ，Ｊ．

Ｚｅｍｅｋ，Ｙ．Ｓｅｔｓｕｈａｒａ，Ｊ．Ｖａｃ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，Ａ ２３

（２００５）１５１３．

［６５］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｚｅｍａｎ，Ｍ．Ｊｉｒｏｕｔ，Ｍ．̌Ｓａ̌ｓｅｋ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，

ＰｌａｓｍａＰｒｏｃｅｓｓｅｓＰｏｌｙｍ．４（Ｓ）（２００７）Ｓ５３６．

［６６］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｖ．̌Ｓａｔａｖａ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，Ｐ．Ｚｅｍａｎ，Ｔ．Ｔｏｌｇ，

Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０２（２００８）６０６４．

［６７］　Ｙ．Ｅ．Ｈｏｎｇ，Ｙ．Ｓ．Ｋｉｍ，Ｋ．Ｄｏ，Ｄ．Ｌｅｅ，Ｄ．Ｈ．Ｋｏ，Ｊ．Ｈ．

Ｋｕ，Ｈ． Ｋｉｍ，Ｊ． Ｖａｃ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．， Ａ ２３ （５）

（２００５）１４１３．

［６８］　Ｓ．Ｐ．Ｂａｄｗａｌ，ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＩｏｎｉｃｓ５２（１９９２）２３．

［６９］　Ｍ．Ｃｈｅｎ，Ｂ．Ｈａｌｌｓｔｅｄｔ，Ｌ．Ｊ．Ｇａｕｃｋｌｅｒ，ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＩｏｎｉｃｓ

１７０（２００４）２５５．

［７０］　Ｐ．Ｂｒｉｏｉｓ，Ｆ．Ｌａｐｏｓｔｏｌｌｅ，Ｖ．Ｄｅｍａｎｇｅ，Ｅ．Ｄｊｕｒａｄｏ，Ａ．

Ｂｉｌｌａｒｄ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１（２００７）６０１２．

［７１］　Ｄ．Ｐｉｌｌｏｕｄ，Ｊ．Ｆ．Ｐｉｅｒｓｏｎ，Ａ．Ｃａｖａｌｅｉｒｏ，Ｍ．Ｃ．Ｍａｒｃｏｄｅ

Ｌｕｃａｓ，ＴｈｉｎＳｏｌｉｄＦｉｌｍｓ４９２（２００５）１８０．

［７２］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｎｏｖáｋ，Ｒ．Ｃ̌ｅｒｓｔｖ，Ｚ．Ｓｏｕｋｕｐ，Ｊ．Ｖａｃ．

Ｓｃｉ．（２）（２０１０）２４４．

［７３］　Ａ．Ｌｅｙｌａｎｄ，Ａ．Ｍａｔｈｅｗｓ，Ｗｅａｒ２４６（２０００）１．

［７４］　Ａ．Ｌｅｙｌａｎｄ，Ａ．Ｍａｔｔｈｅｗｓ，ｉｎ：Ａ．Ｃａｖａｌｅｉｒｏ，Ｊ．Ｔｈ．Ｍ．Ｄｅ

Ｈｏｓｓｏｎ（Ｅｄｓ．），ＮａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄＣｏａｔｉｎｇｓ，ＳｐｒｉｎｇｅｒＳｃｉｅｎｃｅ＋

ＢｕｓｉｎｅｓｓＭｅｄｉａＬＬＣ，ＮｅｗＹｏｒｋ，ＵＳＡ，２００６，ｐ．５１１．

［７５］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｍ．Ｈｒｏｍáｄｋａ，Ｐ．Ｎｏｖáｋ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎ

ｏｌ．２０５（Ｓｕｐｐｌｅｍｅｎｔ２）（２０１１）Ｓ８４．

［７６］　Ｍｏ ＣａｎｄＭｏ Ｏ Ｎｎａｎ℃ｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓ，ｕｎｐｕｂｌｉｓｈｅｄ

ｒｅｓｕｌｔｓ．

［７７］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｖｌ̌ｃｅｋ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．１４２１４４（２００１）

５５７．

［７８］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｖｌ̌ｃｅｋ，Ｆ．Ｒｅｇｅｎｔ，Ｆ．Ｋｕｎｃ，Ｈ．Ｚｅｍａｎ，Ｋｅｙ

Ｅｎｇ．Ｍａｔｅｒ．２３０ ２３２（２００２）６１３．

［７９］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｓｋｌｅｎｋａ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．

２０６（２０１１）２１０５．

［８０］　Ｊ．Ｂｌａ？ｅｋ，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｓｔｕｐｋａ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，Ｊ．Ｈｏｕ？

ｋａ，Ａｐｐｌ．Ｓｕｒｆ．Ｓｃｉ．２５８（２０１１）１７６２．

［８１］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｍ．Ｍｅｉｓｓｎｅｒ，Ｒ．Ｊíｌｅｋ，Ｔ．Ｔｏｌｇ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，

Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０６（２０１２）４２３０．

［８２］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｈ．Ｈｒｕｂｙ，ＴｈｉｎＳｏｌｉｄＦｉｌｍｓ３６５（２０００）１０４．

［８３］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｈ．Ｐｏｌáｋｏｖá，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．１２７（２０００）９９．

［８４］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｋａｒｖáｎｋｏｖá，Ｊ．Ｋａｓｌ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．

１３９（２００１）１０１．

［８５］　Ｆ．Ｒｅｇｅｎｔ，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．１４２ １４４

（２００１）１４６．

［８６］　Ｈ．Ｐｏｌáｋｏｖá，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｖｌ̌ｃｅｋ，Ｊ．Ａｌｌａｒｔ，Ｃ．Ｍｉｔｔｅｒｅｒ，

ＴｈｉｎＳｏｌｉｄＦｉｌｍｓ４４４（２００３）１８９．

［８７］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｒ．Ｄａｎｉｅｌ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．１６６（２００３）２４３．

［８８］　Ｌ．Ｈｕｌｔｍａｎ，Ｊ．Ｎｅｉｄｈａｒｄｔ，Ｎ．Ｈｅｌｌｇｒｅｎ，Ｈ．Ｓｊｏｎｓｔｒｏｍ，

Ｊ．Ｅ．Ｓｕｎｄｇｒｅｎ，，Ｍａｒｃｈ２００３，１９４．

［８９］　Ｊ．Ｎｅｉｄｈａｒｄｔ，Ｌ．Ｈｕｌｔｍａｎ，Ｊ．Ｖａｃ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，Ａ２５

（４）（２００７）６３３．

［９０］　Ｓ．Ｈａｓｓａｎｉ，Ｊ．Ｅ．ＫｌｅｍｂｅｒｇＳａｐｉｅｈａ，Ｌ．Ｍａｒｔｉｎｕ，Ｓｕｒｆ．

Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０５（２０１０）１４２６．

［９１］　Ｆ．Ｋｕｎｃ，Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｐ．Ｈ．Ｍａｙｒｈｏｆｅｒ，Ｃ．Ｍｉｔｔｅｒｅｒ，Ｓｕｒｆ．

Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．１７４ １７５（２００３）７４４．

［９２］　Ｅ．Ｋｕｓａｎｏ，Ｎ．Ｋｉｋｕｃｈｉ，ＴｈｉｎＳｏｌｉｄＦｉｌｍｓ５２０（２０１１）４０４．

［９３］　Ｒ．Ｗｅｉ，Ｅ．Ｌａｎｇａ，Ｃｈ．Ｒｉｎｃｏｎ，Ｊ．Ｈ．Ａｒｐｓ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．

Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１ （２００６）４４５３（Ｈ／Ｅ＞０．１：ＺｒＮ，ＺｒＳｉＣＮ，

ＴｉＳｉＣＮ）．

［９４］　Ｈ．Ｘｕ，Ｘ．Ｎｉｅ，Ｒ．Ｗｅｉ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０１

（２００６）４２３６（Ｈ／Ｅ＞０．１：ＴｉＳｉＣＮ）．

［９５］　Ｒ．Ｗｅｉ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．２０３（２００８）５３８（Ｈ／Ｅ＞０．

１：ＴｉＳｉＣＮ）．

［９６］　Ｊ．Ｍｕｓｉｌ，Ｊ．Ｓｋｌｅｎｋａ，Ｒ．̌Ｃｅｒｓｔｖ，Ｔ．Ｓｕｚｕｋｉ，Ｍ．Ｔａｋａ

ｈａｓｈｉ，Ｔ．Ｍｏｒｉ，Ｓｕｒｆ．Ｃｏａｔ．Ｔｅｃｈｎｏｌ，２０７（２０１２），３５５

３６０．

［９７］　Ｙ．Ｔ．Ｐｅｉ，Ｄ．Ｇａｌｖａｎ，Ｊ．Ｔｈ．Ｍ．ＤｅＨｏｓｓｏｎ，ＡｃｔａＭａｔｅｒ．

５３（２００５）４５０５．

［９８］　Ｂ．Ａ．Ｍｏｖｃｈａｎ，Ａ．Ｖ．Ｄｅｍｃｈｉｓｈｉｎ，Ｐｈｙｓ．Ｍｅｔ．Ｍｅｔａｌ

ｌｏｇｒ．２８（１９６９）８３．

［９９］　Ｊ．Ａ．Ｔｈｏｒｎｔｏｎ，Ａｎｎｕ．Ｒｅｖ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．７（１９７７）２３９．

［１００］　Ｐ．Ｂ．Ｂａｒｎａ，Ｍ．Ａｄａｍｉｋ，ｉｎ：Ｆ．Ｃ．Ｍａｔａｃｏｔｔａ，Ｇ．Ｏｔｔａｖｉ

ａｎｉ（Ｅｄｓ．），ＳｃｉｅｎｃｅａｎｄＴｅｃｈｎｏｌｏｇｙｏｆＴｈｉｎＦｉｌｍｓ，Ｗｏｒｌｄ

ＳｃｉｅｎｔｉｆｉｃＰｕｂｌｉｓｈｉｎｇＣｏ，Ｓｉｎｇａｐｏｒｅ，１９９５，ｐ．１．

［１０１］　Ｐ．Ｂ．Ｂａｒｎａ，Ｍ．Ａｄａｍｉｋ，ｉｎ：Ｙ．Ｐａｕｌｅａｕ，Ｐ．Ｂ．Ｂａｒｎａ

（Ｅｄｓ．），ＰｒｏｔｅｃｔｉｖｅＣｏａｔｉｎｇｓａｎｄＴｈｉｎＦｉｌｍｓ，ＫｌｕｗｅｒＡｃａ
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