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摘　 要: 由于过渡族金属具有极高的电子密度和抗压缩能力ꎬ 而轻元素的共价键网络能强力抵抗形变ꎬ 综合它们所长形成的

化合物多为硬质(维氏硬度> ２０ ＧＰａ)甚至超硬材料(维氏硬度>４０ ＧＰａ)ꎮ 基于此ꎬ 过渡族金属轻元素化合物薄膜为切削刀具、

钻具、 耐磨涂层和发动机部件等关键技术领域提供了重要的材料基础ꎮ 然而ꎬ 高硬度通常伴随着高脆性(低韧性)ꎬ 使裂纹萌

生后快速扩展ꎬ 导致材料在服役中突然断裂ꎬ 从而降低材料的可靠性和使用寿命ꎮ 因此ꎬ 解决硬度与韧性的矛盾并实现材料

综合性能的提高(强韧化)虽然极具挑战ꎬ 但是意义重大ꎮ 综述了过渡族金属轻元素化合物薄膜强韧化的常用手段和机理ꎬ 介

绍了在强韧化的基础上薄膜展现出的其他优异性能ꎮ 通过全面总结分析ꎬ 提出了薄膜强韧化亟待解决的科学问题和重要的研

究方向ꎮ
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1　 前　 言

２０ 世纪 ８０ 年代以来ꎬ ＩＶＢ ~ ＶＩＢ 族过渡金属原子和

轻元素原子(Ｃꎬ Ｎ 和 Ｂ)所组成的过渡族金属轻元素化合

物受到人们的广泛关注ꎮ 过渡族金属原子本身高的价电

子密度产生了高的不可压缩性ꎬ 结合轻元素原子形成具

有强方向性的共价键ꎬ 使由它们组成的化合物具有优异

的力学性能———高硬度和高耐磨性[１ꎬ ２] ꎮ 此外ꎬ 这类化
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合物还具备高的热力学稳定性、 抗氧化性、 化学惰性和

熔点等特性ꎬ 且合成原料相对廉价、 合成条件不苛刻ꎬ
是应用于复杂环境下的理想超硬 /硬质材料ꎬ 具有不可替

代的重要战略地位ꎮ 基于该材料设计的保护涂层被广泛

应用于在极端环境下(高温、 强酸和强碱等)工作的切削

工具、 结构部件及运动部件表面[３ꎬ ４] ꎮ 一般情况下ꎬ 硬

度的增加常伴随着脆性的增加ꎬ 易导致材料断裂失效ꎬ
降低其服役安全和寿命ꎮ 为避免灾难性的脆性破坏ꎬ 期

待该类薄膜除了提供高硬度外ꎬ 还应具有高的断裂韧

性[５－７] ꎮ 因此ꎬ 开发兼具高硬度和高韧性的陶瓷薄膜材

料已经成为结构陶瓷领域的一个主要目标ꎮ 近年来ꎬ 薄

膜强韧化设计有了长足进步ꎬ 研究人员通过理论计算寻

找薄膜强韧化的内禀影响因子ꎬ 同时通过在微纳尺度对

薄膜进行结构设计ꎬ 以期制备出高强韧性的过渡族金属

轻元素化合物薄膜材料ꎮ
本文首先介绍了 ＩＶＢ~ＶＩＢ 族二元过渡金属轻元素化

合物薄膜的内禀力学性能ꎬ 然后详细回顾了过渡族金属

轻元素化合物薄膜强韧化方面的研究进展ꎬ 包括: 基于

阴离子空位调控、 基于调幅分解调控、 基于微纳结构设

计调控以及基于靶向占位的等结构合金化调控 ４ 种主要

手段ꎬ 阐述了近年来薄膜材料强韧化设计的可行性方案ꎮ

2　 二元过渡族金属轻元素化合物薄膜的内
禀力学性能

　 　 为研究薄膜的强韧化ꎬ 首先应该对二元过渡族金属

轻元素化合物薄膜的内禀力学性能进行深刻理解ꎮ 外延

技术可以很好地控制薄膜的纯度和结晶性ꎬ 因此外延生

长是研究薄膜内禀力学性能的有效手段ꎮ 过渡族金属碳

化物(ＴＭＣ)和过渡族金属氮化物(ＴＭＮ)薄膜具有相同的

ＮａＣｌ 型立方结构(图 １)ꎮ 近 ３０ 年来ꎬ 人们已经采用外延

技术制备了多种 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 薄膜ꎬ 同时利用纳米压痕

技术测量了这些薄膜的内禀硬度ꎮ 在 ＴＭＣ 薄膜的研究

中ꎬ 对于 ＩＶＢ 族的 ＴＭＣ 薄膜ꎬ ＴｉＣ(１１１)、 ＺｒＣ(１１０)和

ＨｆＣ( １１０) 薄膜的硬度 ( 维氏硬度ꎬ 下同) 分别约为

２１􀆰 ２７[８] ꎬ １７􀆰 ００[９]和１８􀆰 ００ ＧＰａ[９] ꎻ 对于 ＶＢ 族的 ＴＭＣ 薄

膜ꎬ 已报道的 ＮｂＣ(１１１)和 ＴａＣ(１１０)薄膜的硬度分别约

为 １９􀆰 ５４[１０] 和１４􀆰 ００ ＧＰａ[９] ꎻ 而 ＶＩＢ 族 ＴＭＣ 外延薄膜未

有报道ꎬ 这是因为 ＶＩＢ 族 ＴＭＣ 生长条件苛刻ꎬ 其块体材

料往往在 １９００ ℃以上的高温环境下才能形成稳定的 ＮａＣｌ
型立方结构[１１] ꎮ 在 ＴＭＮ 薄膜的研究中ꎬ 对于 ＩＶＢ 族的

ＴＭＮ 薄膜ꎬ 外延生长的 ＴｉＮ(１００)和 ＴｉＮ(０１１)薄膜的硬

度位于 １７􀆰 ３０~２２􀆰 １０ ＧＰａ 区间内ꎬ ＴｉＮ(１１１)薄膜的硬度

位于 １９􀆰 ８０ ~ ２３􀆰 ８０ ＧＰａ 区间内[１２] ꎮ 外延生长的 ＺｒＮ
(００１) 和 ＨｆＮ ( ００１) 薄膜的硬度分别约为 ２２􀆰 ７０[１３] 和

２５􀆰 ２０ ＧＰａ[１４] ꎻ 对于 ＶＢ 族的 ＴＭＮ 薄膜ꎬ ＶＮ(００１)、 ＮｂＮ

(００１ ) 和 ＴａＮ(００１) 薄 膜 的 硬 度 分 别 约 为 １５􀆰 ９０[１５] ꎬ
１７􀆰 ８０[１６]和３０􀆰 ９０ ＧＰａ[１７] ꎻ 对于 ＶＩＢ 族的 ＴＭＮ 薄膜ꎬ ＣｒＮ
(００１)薄膜的硬度达到 ２８􀆰 ５０ ＧＰａ[１８] ꎬ ＷＮ(１１１)薄膜的

硬度 约 为 １２􀆰 ５０ ＧＰａꎬ ＷＮ ( ００１ ) 薄 膜 的 硬 度 约 为

９􀆰 ８０ ＧＰａ[１９] ꎮ 由此可见ꎬ ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 薄膜的内禀硬度

分布较广ꎬ 在 ９􀆰 ００~３１􀆰 ００ ＧＰａ 之间ꎬ 但大部分薄膜材料

的硬度均超过了 ２０􀆰 ００ ＧＰａꎬ 都是非常理想的硬质材料ꎮ
与 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 不同ꎬ 过渡族金属硼化物(ＴＭＢ)的常见

结构为层状 ＡｌＢ２型六方结构(图 １)ꎬ 这使得 ＴＭＢ２ 因丰

富的 Ｂ 含量而具有更高的电子密度和更多的强方向性共

价键ꎬ 故 ＴＭＢ２ 薄膜有望获得比 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 薄膜更高的

硬度ꎮ 近年来ꎬ 人们通过对物理气相沉积(ＰＶＤ)法得到

的 ＴＭＢ２ 薄膜材料的结构及力学性能进行研究ꎬ 发现大

部分硼化物薄膜材料均呈现多晶状态[２０－２３] ꎮ 成功外延的

ＴＭＢ２薄膜材料体系是 ＺｒＢ２ꎬ 其在生长取向为[０００１]时硬

度超过 ４５􀆰 ００ ＧＰａ[２４] ꎬ 达到了超硬级别ꎮ 因此ꎬ 通过制

备具有更多轻元素原子的 ＩＶＢ ~ ＶＩＢ 族 ＴＭＢ２ 材料体系ꎬ
有望获得更多的超硬薄膜材料ꎮ 随着外延技术的发展ꎬ
相信未来会有越来越多的外延薄膜被制备出来ꎬ 在实验

上测量薄膜的各项内禀力学性能ꎬ 并与理论计算相结合ꎬ
将有助于人们理解薄膜材料力学性能的内禀因素ꎮ

图 １　 ＮａＣｌ 型立方结构和 ＡｌＢ２型六方结构示意图

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｓ ｏｆ ｔｈｅ ＮａＣｌ￣ｔｙｐｅ ｃｕｂｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ＡｌＢ２ ￣ｔｙｐｅ

ｈｅｘａｇｏｎａｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ

3　 过渡族金属轻元素化合物薄膜的强韧化

策略

　 　 外延技术为探究过渡族金属轻元素化合物薄膜内禀

力学性能提供了有效手段ꎬ 为进一步增强材料的力学性

能并延长其服役寿命ꎬ 需要对材料的微观结构进行调控ꎮ
例如ꎬ 通过限制位错移动可以有效增加材料硬度ꎻ 通过

引入延性相、 诱导相变或构建界面结构阻碍裂纹扩展ꎬ
可以增加材料韧性ꎮ 在这里ꎬ 围绕基于阴离子空位调控、
基于调幅分解调控、 基于微纳结构设计的调控以及基于
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靶向占位的等结构合金化调控 ４ 个主要手段ꎬ 回顾薄膜

强韧化的研究进展ꎮ
3􀆰 1　 基于阴离子空位调控薄膜的硬度与韧性

对于具有 ＮａＣｌ 型立方结构的 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 薄膜ꎬ 虽

然理论上 Ｃ 原子或 Ｎ 原子应该填充所有的八面体位置ꎬ
使金属原子与 Ｃ 原子或 Ｎ 原子的计量比达到 １ ∶ １ꎬ 但研

究结果表明所有的八面体位点很难被完全填满ꎮ 与此同

时ꎬ 通过理论计算证实ꎬ 在由 ＩＶＢ~ＶＩＢ 族过渡金属组成

的 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 中ꎬ 随着族数增加ꎬ 化合物中更多的电

子进入非成键和反成键态ꎬ 因此材料的 ＮａＣｌ 型立方结构

的稳定性逐渐降低ꎬ 而空位的引入可以有效保持 ＮａＣｌ 型
立方结构的稳定[２５－２８] ꎮ 因此ꎬ 在实验中通常会获得具有

亚化学计量比的 ＴＭＣｘ或 ＴＭＮｘ薄膜ꎮ 这就意味着薄膜存

在缺陷ꎬ 最常见的缺陷形态就是阴离子空位ꎮ 因此ꎬ 探

究阴离子空位对薄膜力学性能的影响成为了一项重要的

科研课题ꎮ
研究人员对具有不同 Ｎ 离子空位的 ＴｉＮｘ(０􀆰 ６７< ｘ<

１􀆰 ００)薄膜的力学性能进行分析时发现ꎬ 随着 Ｎ 离子空

位浓度的增加ꎬ ＴｉＮｘ薄膜的硬度从(２０􀆰 ２０±２􀆰 ００)增加到

(３０􀆰 ００±２􀆰 ００) ＧＰａꎮ 因此ꎬ 空位硬化机制被提出ꎬ 即空

位能够通过位错钉扎使得材料硬度增加[２９] ꎮ 进一步通过

理论计算发现ꎬ 在 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 体系中ꎬ 空位不仅可以

增加薄膜硬度ꎬ 还可以增强其韧性ꎮ 随着 Ｎ 离子或 Ｃ 离

子空位浓度的增加ꎬ 金属原子之间的 ｄ￣ｄ 轨道相互作用

开始减弱ꎬ 导致材料的剪切模量下降[３０￣３２] ꎬ 这表明通过

增加材料内部的阴离子空位ꎬ 可以提高 ＴＭＣ 或 ＴＭＮ 薄膜

的延性ꎮ 继而ꎬ 人们也在实验中观察到了空位强韧化的现

象ꎮ 在对 ＺｒＮｘ薄膜的研究中ꎬ 研究人员发现随着Ｎ / Ｚｒ原
子比从 ０􀆰 ９８ 下降到 ０􀆰 ７６ꎬ ＺｒＮｘ薄膜硬度从(１８􀆰 ００±１􀆰 ３０)
升高到(２４􀆰 ００± １􀆰 ２０)ＧＰａꎬ 薄膜表面压痕的放射状裂纹

长度从(２６±２􀆰 ３)降低到(１８±１􀆰 ７)μｍꎬ 说明随着 Ｎ 离子

空位的增多ꎬ 阻碍了裂纹的扩展ꎬ 薄膜的强韧性得到了

提高[３３] ꎮ 在 ＶＮ 体系中ꎬ Ｍｅｉ 等[７] 利用第一性原理分子

动力学技术对 ＶＮ０􀆰 ８薄膜进行应力应变计算ꎬ 将阴离子空

位导致的电子结构变化与实际应变下的结构转变结合在

一起ꎬ 揭示了阴离子空位强韧化薄膜的内禀机制ꎮ 该团

队发现所制备的 ＶＮ０􀆰 ８薄膜的硬度相较于 ＶＮ 薄膜提升了

约 ２０％ꎬ 并且表面压痕完好、 没有裂纹ꎮ 这是由于在应

变过程中ꎬ 电子会通过 Ｎ 离子空位ꎬ 在相邻的金属原子

之间进行迁移并改变键合ꎬ 进而诱导断裂面处的结构转

变和晶格滑移来消除累积的应力(裂纹扩展来源于裂纹尖

端应力集中)ꎬ 产生塑性流动从而抑制裂纹扩展ꎬ 最终达

到增韧的目的ꎬ 如图 ２ 所示ꎮ

图 ２　 利用第一性原理分子动力学技术模拟 ＶＮｘ在[００１]方向上的拉伸过程[７] : (ａ)标准化学计量比的 ＶＮ(００１)ꎬ (ｂ)亚化学计量比的

ＶＮ０􀆰 ８(００１)

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｃｅｓｓｅｓ ｏｆ ＶＮｘ ｉｎ [００１] ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｕｓｉｎｇ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ ｐｒｉｎｃｉｐｌｅ[７] : (ａ) ｓｔｏｉｃｈｉｏｍｅｔｒｉｃ ＶＮ(００１)ꎬ

(ｂ) ｓｕｂｓｔｏｉｃｈｉｏｍｅｔｒｉｃ ＶＮ０􀆰 ８(００１)
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　 　 阴离子空位在多元体系中同样具有强韧化能力ꎬ 研

究人员对含有 Ｎ 离子空位的三元 Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎｘ固溶体薄膜

进行纳米压痕测试ꎬ 发现随着 ｘ 从 １􀆰 ０３ 降低到 ０􀆰 ５５ꎬ 薄

膜硬度从 １７􀆰 ００ 升高到 ２６􀆰 ００ ＧＰａꎬ 而薄膜的弹性模量基

本维持不变ꎬ 达到了强韧化效果ꎮ 结合理论计算发现ꎬ
随着 Ｎ 离子空位浓度的增加ꎬ Ｎ 原子的 ｐ 轨道和 ＴＭ 原

子的 ｄ￣ｅｇ 轨道的杂化逐渐增强ꎬ 提高了材料的硬度ꎮ 而

ＴＭ 原子之间的 ｄ￣ｄ 轨道相互作用保持不变ꎬ 从而维持了

材料的延性(图 ３) [３４] ꎮ 这说明阴离子空位强韧化机制在

二元及多元薄膜材料中具有普适性ꎮ

图 ３　 Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎｘ体系中ꎬ 第一近邻的 ＴＭ￣Ｎ 态(ａ)和第二近邻的

ＴＭ￣ＴＭ 态(ｂ)的晶体轨道重叠布局(ＣＯＯＰ)图[３４]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ＣＯＯＰ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ ｆｉｒｓｔ￣ｎｅｉｇｈｂｏｒ ＴＭ￣Ｎ ｓｔａｔｅｓ ( ａ) ａｎｄ ｓｅｃｏｎｄ￣

ｎｅｉｇｈｂｏｒ ＴＭ￣ＴＭ ｓｔａｔｅｓ (ｂ) ｉｎ Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎｘ
[３４]

　 　 研究人员意识到空位对薄膜强韧化的重要作用ꎬ 理

论上空位类型也不局限于阴离子空位一种[３５] ꎬ 因此研究

不同类型空位对薄膜材料力学性能的影响将有助于进一

步探究空位诱导薄膜材料强韧化的内在机制ꎮ ２０１８ 年ꎬ
Ｇａｌｌ 等[３６]利用第一性原理ꎬ 通过计算 １２ 种 ＴＭＮ 体系中

不同类型的点缺陷(空位、 间隙、 反位取代)的形成能ꎬ
构建出 ＴＭＮ 种类、 温度与缺陷类型之间的关联ꎮ 研究发

现ꎬ 理想状态下ꎬ ＩＶＢ ~ ＶＩＢ 族 ＴＭＮ 的阳离子空位以及

ＶＩＢ 族 ＴＭＮ 的阴离子空位是热力学稳定的ꎮ 随着温度的

升高ꎬ ＴＭＮ 体系更倾向于产生 Ｎ 离子空位ꎬ 而不是阳离

子空位ꎮ 此外ꎬ Ａｂａｄｉａｓ 等[３７] 利用磁控溅射技术制备了

同时具有金属离子空位和 Ｎ 离子空位的 ＴａｘＮ 薄膜ꎬ 实验

结合理论计算证明ꎬ 这种空位类型会降低材料的各向异

性ꎬ 在缺陷浓度为 １１％时ꎬ 相对于无缺陷薄膜的各个弹

性常数 Ｃｉｊꎬ 有缺陷薄膜的 Ｃ４４出现了 １８０％的偏差ꎬ 阳离

子空位比阴离子空位更容易令 Ｃ１１和 Ｂ(体积模量)减小ꎬ
说明不同类型的空位对材料力学常数具有不同程度的影

响效果ꎮ 基于以上空位对 ＮａＣｌ 型立方结构薄膜强韧化影

响的研究ꎬ 在 ＮａＣｌ 型立方结构中阴离子空位诱导的电子

结构转变是薄膜材料强韧化的核心机制ꎮ
除了具有 ＮａＣｌ 型立方结构的 ＴＭＣ 和 ＴＭＮ 薄膜材

料ꎬ 具有 ＡｌＢ２型六方结构的 ＴＭＢ２薄膜材料同样可以产生

阴离子空位ꎮ 类似于 ＴＭＣ 和 ＴＭＮꎬ 从 ＩＶＢ 族到 ＶＩＢ 族ꎬ
ＴＭＢ２的 ＡｌＢ２型六方结构的稳定性也逐渐下降ꎮ 对于 ＶＢ
和 ＶＩＢ 族的 ＴＭＢ２材料ꎬ 反键轨道的填充降低了 ＡｌＢ２型六

方结构的稳定性ꎬ 适当浓度的 Ｂ 离子空位则可以增强

ＴＭ—Ｂ 键的相互作用ꎬ 进而使得 ＡｌＢ２型六方结构的稳定

性得以提升[３８] ꎮ 而 ＩＶＢ 族的 ＴＭＢ２材料则略有不同ꎬ 由

于靠近费米能级的 Ｂ—Ｂ 反键轨道被占据以及在费米能

级上态密度的增加ꎬ Ｂ 离子空位的引入反而会降低 ＡｌＢ２

型六方结构的稳定性[３８] ꎮ 然而ꎬ 基于非平衡磁控溅射

法ꎬ 既能制备出过化学计量比的 ＩＶＢ 族 ＴＭＢ２＋ ｘ(ＴＭ ＝ Ｔｉꎬ

Ｚｒ 和 Ｈｆ)薄膜[２３] ꎬ 又能获得具有亚化学计量比的 ＶＢ、
ＶＩＢ 族 ＴＭＢ２－ ｘ(ＴＭ ＝ Ｖꎬ Ｎｂꎬ Ｔａꎬ Ｃｒꎬ Ｍｏ 和 Ｗ)薄膜[３９] ꎮ
与 ＴＭＣ 薄膜的情况相同ꎬ 大多数情况下 ＴＭＢ２± ｘ薄膜在实

验中表现出了纳米晶嵌入富 Ｂ 组织相的纳米复合结构ꎬ
并展现出了良好的力学性能ꎮ 在这种情况下ꎬ 人们更多

地将力学性能的强化归因于薄膜本身的纳米复合结

构[３９－４２] ꎮ 遗憾的是ꎬ 暂时还没有从理论计算的角度研究

空位浓度和空位类型对 ＴＭＢ２ 材料力学性能的影响的报

道ꎮ 总的来看ꎬ 引入阴离子空位是调控过渡族金属轻元

素化合物薄膜力学性能的重要手段ꎬ 是实现该材料体系

强韧化的有效途径ꎮ
3􀆰 2　 利用调幅分解效应实现强韧化

调幅分解是指过饱和固溶体在特定的热处理工艺下ꎬ
自发地分解成结构相同、 成分周期性变化的两种固溶体

的固态相变过程ꎮ 该过程可以有效改变材料的力学性能ꎮ
在薄膜调幅分解强韧化的研究中ꎬ 最典型的例子就是

Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ 固溶体薄膜ꎮ 对 Ｔｉ０􀆰 ５Ａｌ０􀆰 ５Ｎ 和 Ｔｉ０􀆰 ３４Ａｌ０􀆰 ６６Ｎ 两种

固溶体薄膜分别进行真空退火实验ꎬ 发现通过调节 Ａｌ 含
量使这类薄膜形成亚稳态的过饱和固溶体ꎬ 在高温下发

生调幅分解使薄膜的硬度增加ꎮ 而且ꎬ Ｔｉ０􀆰 ３４Ａｌ０􀆰 ６６Ｎ 薄膜

在 ６００~１０００ ℃的退火温度区间内出现了硬度增加现象ꎮ
利用 ＸＲＤ 对各退火温度下薄膜的结构进行表征后发现ꎬ
硬度增强主要来源于时效硬化机制: Ｔｉ０􀆰 ３４Ａｌ０􀆰 ６６Ｎ 薄膜在退

火过程中ꎬ 分解成了富 ｆｃｃ￣ＴｉＮ 和富 ｆｃｃ￣ＡｌＮ 两种相结

构[４３]ꎬ 形成了大量相干界面ꎬ 阻碍了位错运动ꎬ 进而增

强了材料硬度ꎮ 调幅分解除了增强材料硬度外ꎬ 还可以增

加材料韧性ꎮ Ｂａｒｔｏｓｉｋ 等[４４] 对 Ｔｉ０􀆰 ４ Ａｌ０􀆰 ６ Ｎ 薄膜分别进行
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５００~１０００ ℃ 的 真 空 退 火 实 验ꎬ 分 析 了 退 火 温 度 对

Ｔｉ０􀆰 ４Ａｌ０􀆰 ６Ｎ薄膜结构和力学性能的影响ꎮ 研究发现ꎬ 经过

８５０ ℃退火ꎬ Ｔｉ０􀆰 ４Ａｌ０􀆰 ６Ｎ 薄膜表面裂纹的形成明显得到抑

制ꎬ 相较于未退火薄膜ꎬ 其硬度升高至(３７􀆰 ００±２􀆰 ００)ＧＰａꎬ
断裂韧性升高至 ( ３􀆰 ０ ± ０􀆰 ０１) ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２ꎮ 这是因为在

８５０ ℃的退火温度下ꎬ ｆｃｃ￣ＡｌＮ 相开始向纤锌矿型 ＡｌＮ 相

转变(图 ４)ꎬ 伴随发生约 ２６％的体积膨胀阻碍了裂纹的

扩展ꎬ 结合调幅分解带来的时效硬化机制ꎬ 从而达到了

强韧化效果ꎮ 由此不难看出ꎬ 热处理工艺以及掺杂元素

浓度在调幅分解中具有重要地位ꎮ 在以往的实验中ꎬ 通

常是设置一个宽泛的退火温度区间ꎬ 经过大量的结构与

性能测试后ꎬ 才能判断出材料调幅分解的临界温度和临

界固溶体饱和度ꎮ 许多材料体系均可以发生调幅分解ꎬ
如 ＺｒＡｌＮ[４５] 、 ＭｏＡｌＮ[４６ꎬ ４７]等ꎬ 一般常规的“试错型”方法

的效率不高ꎮ 故通过理论计算获得退火温度或掺杂元素

浓度与材料相分解之间的联系显得至关重要ꎮ Ｚｈａｎｇ
等[４８]利用第一性原理结合热力学模型计算 ＣｒＡｌＮ 体系的

吉布斯自由能ꎬ 绘制了不同温度下 ＣｒＡｌＮ 体系的吉布斯

自由能随 ＡｌＮ 相含量变化的曲线ꎮ 当退火温度低于

９００ ℃时ꎬ 全组分范围内的 ＣｒＡｌＮ 体系均可以发生调幅

分解ꎮ 利用同样的方法ꎬ Ｚｈａｎｇ 等还探究了 ＺｒＡｌＮ[４５] 、
ＺｒＳｉＮ[４９]等体系的调幅分解区间ꎮ 然而ꎬ 由于受到热力学

模型的限制ꎬ 在理论计算中很难探究四元体系甚至更多

元体系的调幅分解机制ꎮ 因此ꎬ 目前对于多元体系的研

究仍以实验为主ꎮ ２０１８ 年ꎬ 作者团队通过向 ＴｉＡｌＮ 体系

中添加 Ｍｏ 元素ꎬ 发现 Ｍｏ 元素的掺入可以在不经过退火

处理的情况下激活体系的调幅分解机制ꎮ 当 Ｍｏ 元素的

掺杂浓度达到近 １５％时ꎬ 直接诱导生成了纤锌矿型 ＡｌＮ
相ꎬ 导致了薄膜力学性能的恶化ꎻ 而当 Ｍｏ 元素的掺杂

浓度达到近 ２８％时ꎬ 诱导了 ｆｃｃ￣ＴｉＡｌＮ 和 ｆｃｃ￣ＭｏＡｌＮ 的出

现ꎬ ＴｉＭｏＡｌＮ 薄膜得到强韧化[５０] ꎮ 总的来看ꎬ 基于调幅

分解的相转变现象有助于同时提升材料的硬度与韧性ꎬ
近年来调幅分解强韧化研究逐渐由三元体系向四元甚至

更多元体系发展ꎮ
3􀆰 3　 微纳尺度下的结构设计优化材料力学性能

本节将围绕纳米复合结构以及纳米多层结构的构建

对薄膜力学性能调控的工作进行回顾ꎮ 在 ＴＭＣｘ薄膜的研

究中ꎬ 随着 Ｃ 含量的增加ꎬ 往往会形成非晶碳ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)
包裹住 ＴＭＣｘ 纳米晶粒(ｎ￣ＴＭＣｘ)的特殊结构(图 ５) [５１] ꎮ
一般情况下ꎬ ｎ￣ＴＭＣｘ 的尺寸会随着 Ｃ 含量的增加而减

小[５２] ꎬ 这是因为 Ｃ 原子聚集在晶界处阻碍了晶粒的生

长ꎮ ｎ￣ＴＭＣｘ和 ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)尺寸的相对关系ꎬ 成为影响薄膜

力学性能的主要原因ꎮ 早期工作发现ꎬ 随着 ＴｉＣｘ薄膜中

Ｃ 含量从 ９０％降低到 ４０％ꎬ 薄膜的硬度呈现先升高后降

图 ４ 　 Ｔｉ１－ ｘ Ａｌｘ Ｎ 薄膜截面的 ＴＥＭ 照片 ( ａ)ꎻ ９００ ℃ 退火后的

Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ薄膜的 ＨＲＴＥＭ 照片及其 ＳＡＥＤ 衍射环ꎬ 分别显

示出立方型 Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ 相以及纤锌矿型 ＡｌＮ 相(ｂ) [４４]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ ｃｒｏｓｓ￣ｓｅｃｔｉｏｎ ｔｏ Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ (ａ)ꎻ ＨＲＴＥＭ ｉｍ￣

ａｇｅ ａｎｄ ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ

ｏｆ ９００ ℃ꎬ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｃｕｂｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ Ｔｉ１－ ｘＡｌｘＮ ｐｈａｓｅ ａｎｄ

ｗｕｒｔｚｉｔｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ＡｌＮ ｐｈａｓｅ (ｂ) [４４]

低的趋势ꎬ 在 Ｃ 含量约为 ６０％ ~ ６５％的狭窄区间内最

高[５２] ꎮ 这是因为在 Ｃ 含量较高时ꎬ 包裹在ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)基质

中的 ｎ￣ＴＭＣｘ具有较大的相对距离ꎬ 大尺寸的ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)基
质导致薄膜硬度下降ꎮ 随着 Ｃ 含量下降ꎬ 晶粒之间的相

对距离逐渐减小ꎬ ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)基质均匀分布且只有大约两

个原子层的厚度ꎬ 这一结构有效地限制了晶粒的位移和

变形ꎬ 抑制了裂纹的萌生与扩展[５３ꎬ ５４] ꎬ 使薄膜的硬度达

到最大并伴有增韧的效果[５５] ꎮ 然而ꎬ 随着 Ｃ 含量进一步

降低ꎬ ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)基质的消失导致晶体尺寸的增大及硬度

的下降ꎮ 近 ２０ 年来ꎬ 已经在二元 ＴＭＣｘ、 三元 ＴＭＳｉｘＮｙ、
三元 ＴＭＣｘ Ｎｙ 以及更多元 ＴＭＢＣＮ 薄膜中发现了类似现

象[５３ꎬ ５６－６３] ꎮ 与 ＴＭＣｘ薄膜类似ꎬ ＴＭＢ２± ｘ薄膜会形成由富 Ｂ
组织相和二硼化物纳米晶粒组成的纳米复合结构ꎬ 这种

结构可以显著增强 ＴＭＢ２± ｘ薄膜的硬度ꎬ 如 ＴｉＢ２􀆰 ４ 薄膜的

硬度达到了超硬水平(( ６０􀆰 ００ ± ３􀆰 ００) ＧＰａ)ꎬ 比相应的

ＴｉＢ２块体材料的硬度(约２５􀆰 ００ ＧＰａ)高了近 ２􀆰 ５ 倍ꎮ 这是

因为在 ＴｉＢ２􀆰 ４薄膜中 Ｂ 原子在晶界处聚集并在纳米晶粒间

形成了富 Ｂ 的非晶相(图 ６)ꎬ 从而阻碍了位错成核和晶

界滑移[２３] ꎮ 此外ꎬ 在具有亚化学计量比的 ＭｏＢ１􀆰 ５
[３９] 、

ＣｒＢ１􀆰 ５
[６４]以及 ＮｂＢ１􀆰 ８薄膜[４２]中也发现了类似的增硬现象ꎮ

２０１０ 年ꎬ 作者团队将这一特殊的力学性能强化机制运用

到了轻金属材料中ꎮ 针对 Ｍｇ 金属薄膜ꎬ 将 ６􀆰 ６％(原子

数百分数ꎬ 下同)的 Ｂ 原子掺入 Ｍｇ 中ꎬ 相对于纯 Ｍｇ 金

属薄膜(硬度约为 ２􀆰 ６０ ＧＰａ)ꎬ 具有纳米复合结构的Ｍｇ￣Ｂ
薄膜的硬度提高了近 ４ 倍ꎬ 约为 ８􀆰 ５０ ＧＰａꎬ 同时其还保

留了良好的韧性[６５] ꎮ 这是因为在 Ｍｇ￣Ｂ 薄膜中ꎬ 厚度约
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为 ２ ｎｍ 的非晶态基质包裹着晶粒尺寸为 ５ ｎｍ 的Ｍｇ(Ｂ)
固溶体晶粒ꎬ 这种窄的非晶壳层可以抑制晶粒旋转和滑

移从而提高薄膜硬度ꎬ 也可以作为增强相使薄膜的韧性

增加[６６] ꎮ 此外ꎬ 晶粒尺寸的减小也有利于提高裂纹的形

成阈值ꎬ 从而抑制裂纹萌生[６７] ꎮ 综上所述ꎬ 通过构建纳

米晶粒嵌入非晶基质的方法可以有效增强薄膜的硬度和

韧性ꎬ 但需要对纳米晶粒和非晶基质的尺寸进行精准调

控ꎬ 尺寸失调反而会恶化材料的力学性能ꎮ

图 ５　 ｎ￣ＴｉＣ 和 ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ)的结构示意图[５１]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍｓ ｏｆ ｎ￣ＴｉＣ ａｎｄ ａ￣Ｃ( ∶ Ｈ) [５１]

图 ６　 ＴｉＢ２􀆰 ４薄膜(０００１)晶面的 ＨＲＴＥＭ 照片(插图为低分辨率的 ｚ

衬度照片) [２３]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ (０００１) ｐｌａｎｅ ｔｏ ＴｉＢ２􀆰 ４ ｆｉｌｍ (ｔｈｅ ｉｎｓｅｔｔｉｎｇ ｉｓ

ａ ｌｏｗｅｒ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ｚ￣ｃｏｎｔｒａｓｔ ｉｍａｇｅ) [２３]

　 　 另一种常见的通过微纳序构设计增强薄膜力学性能

的方法是将两种或两种以上的不同材料按照给定的纳米

周期交替沉积构建多层结构ꎬ 这种由不同组分或相结构

交替堆叠组成的薄膜被称为纳米多层膜(图 ７) [６８] ꎮ 多层

膜体系主要包括: 金属￣金属、 陶瓷￣金属以及金属间化

合物￣金属等ꎮ 早期对多层膜结构的研究多聚焦在增强硬

度方面ꎬ 基于修正的 Ｈｅｌｌ￣Ｐａｔｃｈ 方程[６９] 发现通过减小调

制周期可以有效增加多层膜的硬度ꎮ 此外ꎬ 经典的

Ｋｏｅｈｌｅｒ 模型也被广泛应用于研究纳米多层膜的强化效应ꎮ

当多层膜结构中各层的剪切模量(Ｇ)相差较大时ꎬ 位错必

须克服较大的排斥镜像力以实现其在各层之间的迁移ꎮ 这

种镜像力与两层材料的剪切模量差成正比ꎬ 与位错和界面

之间的距离成反比ꎬ 因此位错在 Ｇ 相差较大的界面处具有

较低的迁移速率ꎬ 这将导致多层膜的强度增加ꎬ 即模量差

异强化[７０] ꎮ

图 ７　 不同调制周期下制备的 ＴｉＮ / ＷＮ 多层膜的横截面的高角环形

暗场扫描透射电子显微镜(ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ)照片(ａ~ ｃ)和 ＨＲ￣

ＴＥＭ 照片(ｄ~ ｆ) [６８]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ(ａ~ ｃ) ａｎｄ ＨＲＴＥＭ (ｄ ~ ｆ) ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｃｒｏｓｓ￣ｓｅｃ￣

ｔｉｏｎｓ ｔｏ ＴｉＮ / ＷＮ ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒ ｆｉｌｍｓ ｏｂｔａｉｎｅｄ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｂｉｌａｙｅｒ

ｐｅｒｉｏｄｓ[６８]

　 　 为了获得更高的硬度ꎬ Ｗｅｎ 等[７１] 制备了陶瓷￣陶瓷

体系的纳米多层膜———ＮｂＮ / Ｗ２Ｎ 多层膜ꎬ 随着调制周期

从 １５７􀆰 ４ 降低到 ７􀆰 ４ ｎｍꎬ 多层膜的硬度连续增加至

４３􀆰 ７０ ＧＰａꎬ 这符合修正的Ｈｅｌｌ￣Ｐａｔｃｈ 公式的描述ꎮ 此外ꎬ
ＮｂＮ 层和 Ｗ２Ｎ 层不同的 Ｇ 所导致的模量差异强化也是硬

度增加的原因ꎮ 然而ꎬ 随着调制周期的进一步减小ꎬ 多

层膜界面处位错滑移的通道反而增加了ꎬ 导致其硬度降

低ꎮ 类似现象还出现在诸多不同的多层膜体系中[７２－７４] ꎮ
近年来ꎬ 人们开始注意到多层膜结构中的共格界面可以

增强薄膜的韧性ꎮ 在不同 ＳｉＣ 层厚度的 ＴａＣ / ＳｉＣ 多层膜

中ꎬ 当 ＳｉＣ 层厚度为 ０􀆰 ８ ｎｍ 时ꎬ ＴａＣ 层和 ＳｉＣ 层具有共

格界面ꎬ 此时该多层膜具有最高的硬度(４６􀆰 ０６ ＧＰａ)和断

裂韧性(４􀆰 ２１ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２ )ꎻ 随着 ＳｉＣ 层厚度的进一步增

加ꎬ ＳｉＣ 层部分转化为非晶结构ꎬ 其共格界面逐渐消失ꎬ
导致多层膜硬度和韧性迅速下降[７５] ꎮ 最近ꎬ Ｙａｌａｍａｎｃｈｉｌｉ
等[７６]试图将调幅分解机制引入到多层膜体系中ꎬ 以期获

得强韧化的薄膜ꎮ 遗憾的是ꎬ 这种结构不能同时获得最

佳的硬度和韧性ꎮ 该团队制备了 ＺｒＮ / Ｚｒ０􀆰 ６３ Ａｌ０􀆰 ３７ Ｎ 多层

膜ꎬ 当 Ｚｒ０􀆰 ６３Ａｌ０􀆰 ３７ Ｎ 层的厚度为 １０􀆰 ０ ｎｍ 时ꎬ 纳米压痕

过程会导致 Ｚｒ０􀆰 ６３ Ａｌ０􀆰 ３７ Ｎ 层自发调幅分解ꎬ 其中富 ＡｌＮ
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区会逐渐由立方相向纤锌矿型相转变ꎬ 纤锌矿型 ＡｌＮ 相

与立方型 ＺｒＮ 相形成半共格界面ꎬ 此时多层膜具有最高

的硬度(３４􀆰 ００ ＧＰａ)ꎬ 比纯 ＺｒＮ 薄膜硬度高 ３１％ꎬ 但此

时多层膜没有达到最高的韧性(纳米压痕有裂纹)ꎻ 当

Ｚｒ０􀆰 ６３Ａｌ０􀆰 ３７Ｎ层的厚度为 ２ ｎｍ 时ꎬ 亚稳态的立方型 ＡｌＮ 则

使多层膜具有最高的韧性(纳米压痕无裂纹)ꎬ 但此时多

层膜的硬度为 ３０􀆰 ００ ＧＰａꎬ 比纯 ＺｒＮ 薄膜硬度高 ２０％ꎬ 略

低于前面提到的 ３４􀆰 ００ ＧＰａꎮ 作者团队基于表面能及界面

能最小化思路ꎬ 提出分层沉积激活“固态去润湿”的方法

突破了二维共格结构ꎬ 首次获得了由过渡族金属轻元素

化合物构建的三维序构ꎬ 制备了三维共格的 ＴａＣ＠ Ｔａ 纳

米核壳结构涂层ꎮ Ｔａ￣壳和 ＴａＣ￣核之间形成的三维共格界

面在 Ｏｒｏｗａｎ 强化作用下使涂层硬度高达 ４５􀆰 １０ ＧＰａꎬ 而

Ｔａ 在 ＴａＣ 纳米晶的模板效应下形成了赝晶 ｆｃｃ￣Ｔａ 结构ꎬ
加载时赝晶 ｆｃｃ￣Ｔａ 到 ｂｃｃ￣Ｔａ 的相转变实现了涂层的韧化

(图 ８) [７７] ꎮ 这一全新的纳米核壳结构ꎬ 为构建超硬高韧

的纳米结构薄膜开启了新思路ꎮ

图 ８　 ＴａＣ＠ Ｔａ 纳米核壳结构涂层的“固态去润湿”生长过程及其 ＨＲＴＥＭ 照片(ａ)ꎬ 纳米压痕过程中 ＴａＣ＠ Ｔａ 薄膜的相转变现象(ｂ) [７７]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｔｈｅ ｓｏｌｉｄ￣ｓｔａｔｅ ｄｅｗｅｔｔｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓ ｇｒｏｗｉｎｇ ＴａＣ＠ Ｔａ ｆｉｌｍ ｗｉｔｈ ｎａｎｏ ｃｏｒｅ￣ｓｈｅｌｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｉｔｓ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ (ａ)ꎬ ｐｈａｓｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ＴａＣ

＠ Ｔａ ｆｉｌｍｓ ｄｕｒｉｎｇ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｔｅｓｔ (ｂ) [７７]

3􀆰 4　 基于靶向占位的等结构合金化对薄膜力学性能的

调控

　 　 合金化是裁剪材料力学性能的一种非常常见的方法ꎬ
利用其它合金元素在晶格中进行原位取代并保持材料原

有结构ꎬ 调控晶格内部电子结构ꎬ 进而强化材料的力学

性能ꎮ 近 １０ 年来ꎬ 人们意识到要理解材料的硬韧关系ꎬ
需要从材料的本质入手ꎮ 通过第一性原理理论计算ꎬ 构

建电子结构与力学性能的关系ꎮ 目前ꎬ 价电子浓度(每分

子式单位的价电子数ꎬ ＶＥＣ)作为一个物理量ꎬ 被许多学

者认为是影响材料电子结构和本征力学性能的核心参数ꎮ
尤其在多元 ＴＭＮ 或 ＴＭＣ 固溶体材料中ꎬ 已经有大量关

于 ＶＥＣ 影响材料硬度和韧性的工作ꎮ 以 ＴＭＮ 材料为例ꎬ
在电子结构方面ꎬ 通常认为立方结构 ＴＭＮ 具有决定材料

硬度(脆性)的强方向性 ｐ(Ｎ)￣ｄ￣ｅｇ(ＴＭ)轨道ꎬ 以及弱的
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金属性 ｄ￣ｔ２ｇ轨道ꎬ 后者由自由电子组成ꎬ 控制着材料对

剪切变形的抵抗能力ꎬ 与 ＴＭＮ 材料的塑性变形能力(延
性)有关[３２] ꎮ 当 ＴＭＮ 材料体系内的 ＶＥＣ 约为 ８􀆰 ４ 时ꎬ 决

定材料强度的 ｐ(Ｎ)￣ｄ￣ｅｇ(ＴＭ)轨道被完全填满ꎬ 而ｄ￣ｔ２ｇ
轨道未被占据ꎬ 此时材料的硬度(脆性)最高ꎻ 随着 ＶＥＣ
继续增加ꎬ ｄ￣ｔ２ｇ轨道占用率逐渐上升ꎬ 导致材料剪切强

度的降低ꎬ 这意味着材料的硬度(脆性)降低但延性增

加[３２ꎬ ７８] ꎮ 通过理论计算材料各种弹性常数ꎬ 比如 Ｇ、 Ｂ
以及 Ｃｉｊꎬ 可以捕捉到材料力学性能的改变ꎮ 在大部分工

作中ꎬ 通常用 Ｐｕｇｈ 比(Ｇ / Ｂ)ꎬ 泊松比( ｖ) 和柯西应力

(Ｃ１２－Ｃ４４)来判断立方结构材料的脆性或延性ꎮ 如果一种

材料具有正的柯西应力ꎬ 且 Ｇ / Ｂ<０􀆰 ５８、 ｖ>０􀆰 ２６ꎬ 则认为

它具有延性ꎬ 反之具有脆性[７９] ꎮ 根据这一判断准则ꎬ
Ｓａｎｇｉｏｖａｎｎｉ等对一系列金属元素配比为 １ ∶ １ 的双过渡族

金属氮化物固溶体系的力学性能进行了理论预测ꎬ 结果

表明ꎬ 通过对 ＶＩＢ 族元素与 ＩＶＢ 族或 ＶＢ 族的 ＴＭＮ 进行

等结构合金化ꎬ 可以增加材料的 ＶＥＣꎬ 得到诸多具有延

性的固溶体系ꎬ 如 ＴｉＷＮ、 ＶＷＮ、 ＶＭｏＮ 等(图 ９) [５] ꎮ

图 ９　 以 Ｐｕｇｈ 比(Ｇ / Ｂ)和柯西应力(Ｃ１２ ￣Ｃ４４))为判据ꎬ 绘制的三元

ＴＭＮ 的脆性￣延性趋势图[５]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｂｒｉｔｔｌｅ￣ｄｕｃｔｉｌｅ ｍａｐ ｏｆ ｔｅｒｎａｒｙ ＴＭＮ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ Ｐｕｇｈ ｒａｔｉｏ (Ｇ /

Ｂ) ａｎｄ Ｃａｕｃｈｙ ｓｔｒｅｓｓ (Ｃ１２ ￣Ｃ４４) [５]

　 　 美国伦斯勒理工大学 Ｇａｌｌ 等[８０]进一步系统地计算了

不同体系、 不同配比的过渡族金属碳氮化物(ＴＭＣＮ)材

料以及双过渡族金属 ＴＭＮ 材料的力学性能ꎮ 根据不同材

料体系的 Ｇ / Ｂ 和 ｖ 预测ꎬ 在 ＶＥＣ 为 ９~１０ 的狭窄范围内ꎬ
有望获得既硬又韧的固溶材料体系ꎮ 可见ꎬ ＶＥＣ 是判断

材料脆性和延性的有效指标ꎬ 然而依靠 ＶＥＣ 预测材料的

力学性能仍有较大的局限性ꎬ 在相同 ＶＥＣ 下 Ｃｉｊ仍将产生

宽域的离散分布ꎮ 作者团队通过第一性原理计算系统研

究了 ＩＶＢ~ ＶＩＢ 族过渡金属硼化物的脆性￣延展性关系ꎬ

发现通过掺入高 ＶＥＣ 的过渡族金属可以诱发硼化物脆韧

转变ꎮ 重要的是ꎬ 作者团队发现掺杂元素和 Ｂ 元素电负

性(ＲＥＮ)相对关系ꎬ 即相对 ＲＥＮꎬ 可以用来解释相同

ＶＥＣ 下 Ｃｉｊ的宽域离散分布ꎮ 该工作首次通过 ＶＥＣ￣ＲＥＮ
组合将繁多的双过渡族金属硼化物的脆韧特征进行有效

分类ꎬ 形成精确的对应关系[８１] ꎮ ＶＥＣ￣ＲＥＮ 组合描述因

子反映了材料的本征物理化学性质ꎬ 为优化和设计高硬、
高韧材料提供了全新判据ꎬ 并能有效应用于其它过渡族

金属轻元素化合物中ꎮ 然而ꎬ 以上理论计算工作所报道

的均是理想状态下材料的力学性能ꎬ 实际情况会存在偏

差ꎮ 因此ꎬ 对于价电子浓度理论ꎬ 只有理论预测是远远

不够的ꎬ 还需要进行实验验证ꎮ 对于双过渡族金属 ＴＭＮ
材料ꎬ Ｋｉｎｄｌｕｎｄ 等[８２]在实验中制备了价电子浓度为 １０􀆰 ５
的 Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５ Ｎ 固溶体薄膜ꎬ 发现其硬度比 ＶＮ 薄膜的高

２５％ꎬ 且其表面压痕的周围没有出现裂纹而 ＶＮ 薄膜压痕

的周围出现了裂纹ꎬ 这说明 Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎ 固溶体薄膜强韧性

较 ＶＮ 薄膜有所提高ꎮ Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎ 固溶体薄膜滑移面电子

结构的理论计算结果也表明ꎬ 沿滑移方向的 ＴＭ—ＴＭ 键

被强化ꎬ 垂直于滑移面方向的 ＴＭ—Ｎ 键被弱化ꎬ 这有利

于位错的滑移ꎬ 从而使Ｖ０􀆰 ５Ｍｏ０􀆰 ５Ｎ固溶体薄膜具有良好的

韧性ꎮ 对于 ＴＭＣＮ 材料ꎬ Ｇｌｅｃｈｎｅｒ 等[８３]制备了价电子浓度

为 ９􀆰 ３６ 的 ＴａＣ０􀆰 ６４Ｎ０􀆰 ３６固溶体薄膜ꎬ 它既具有超高的硬度

((４３􀆰 ００±１􀆰 ４０)ＧＰａ)ꎬ 也具有高于 ＴａＣ０􀆰 ８１薄膜的断裂韧

性((２􀆰 ９±０􀆰 ２５)ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２)ꎬ 如图 １０ 所示ꎮ

图 １０　 ＴａＣ 基、 ＴｉＮ 基和 ＣｒＮ 基化合物的硬度和韧性分布情况[８３]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｈａｒｄｎｅｓｓ ａｎｄ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｔｏｕｇｈｎｅｓｓ ｆｏｒ ＴａＣ￣ꎬ ＴｉＮ￣

ａｎｄ ＣｒＮ￣ｂａｓｅｄ ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[８３]

　 　 除了以上体系ꎬ 近 １０ 年来ꎬ 研究人员们在 ＺｒＴａＮ[８４]

和 ＶＷＮ[１５]体系中均发现了价电子浓度增强材料韧性的

现象ꎬ 进一步证实了价电子浓度在指导设计强韧化陶瓷

薄膜体系时的准确性ꎮ 在研究价电子浓度的基础上ꎬ 作

者团队综合考虑了过渡族金属高价态电子高密度和置换
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原子的最外层电子结构特征ꎬ 尝试利用 ＩＩＢ 族元素与

ＴＭＮ 进行等结构合金化ꎬ 希望在达到强韧化的基础上赋

予材料其他新奇的性能ꎮ 例如ꎬ 利用微量的 Ａｇ 原子

(１􀆰 ５％ꎬ 原子数百分数)与 ＮｂＮ 进行合金化ꎬ 该结构中

金属原子最外层的 ｓ 轨道、 ｄ 轨道与轻元素原子的 ｐ 轨道

的强杂化实现了材料硬度的提升ꎬ 而 Ａｇ 原子 ｅｇ态的出现

实现了材料韧性的增加(图 １１)ꎮ 与此同时ꎬ 微量的 Ａｇ
原子打破了 ＮｂＮ 晶格中原有的电荷分布平衡ꎬ 加速了薄

膜表面的自发氧化过程ꎬ 降低了润滑相 ＡｇＮｂＯ３的形成能

垒ꎬ 使得 ＮｂＮ 薄膜的摩擦系数从 ０􀆰 ６７ 大幅度下降

到 ０􀆰 １８[８５] ꎮ

图 １１　 用于理论计算的 Ｎｂ３２Ｎ３２和 Ｎｂ３１Ａｇ１Ｎ３２的超晶胞结构( ａ)ꎬ

Ｎｂ３２Ｎ３２和 Ｎｂ３１ＡｇＮ３２的偏态密度(ＰＤＯＳ)图谱(ｂ) [８５]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｓｕｐｅｒｃｅｌｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｆｏｒ ｔｈｅｏｒｅｔｉｃａｌ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎ ( ａ) ａｎｄ ＰＤＯＳ

ｐａｔｔｅｒｎｓ (ｂ) ｏｆ Ｎｂ３２Ｎ３２ ａｎｄ Ｎｂ３１Ａｇ１Ｎ３２
[８５]

　 　 随后ꎬ 作者团队将微量 Ｃｕ 元素(约为 ４􀆰 ７％ꎬ 原子

数百分数)与 ＴａＮ 进行等结构合金化ꎬ 得到了 Ｔａ(Ｃｕ)Ｎ
固溶体薄膜ꎮ 随着 Ｃｕ 含量从 ０ 增加到 ４􀆰 ７％ꎬ 薄膜的硬

度从(２０􀆰 ８０±０􀆰 ６０)增加到(２８􀆰 １０±０􀆰 ４０)ＧＰａꎬ 而且薄膜

表面得到了无径向裂纹的完美压痕ꎬ 说明利用 Ｃｕ 元素进

行等结构合金化可以提升薄膜的强韧性ꎮ 此外ꎬ 由于 Ｃｕ
原子可以诱发薄膜表面生成具有满壳层电子结构的特征

(３ｄ１０４ｓ０)的 Ｃｕ２Ｏꎬ 大大降低了材料表面与水分子之间的

相互作用ꎬ 使固溶体薄膜具备疏水特性[８６] ꎮ 基于这种单

晶位原子置换诱导的薄膜表面自发氧化现象ꎬ 作者团队

还提出用 Ａｇ 原子对 ＴｉＮ 进行等结构置换制备 ＴｉＡｇＮ 固溶

体薄膜ꎬ 并在薄膜表面获得具有催化特性的 ＴｉＯｘ 和

Ａｇ２Ｏꎮ 该体系可在基础油环境摩擦过程中裂解油分子长

链ꎬ 于摩擦界面原位自组装形成类石墨结构的润滑相进

一步提高油的润滑效果ꎬ 成功实现绿色无添加剂ꎬ 依靠

薄膜表面自发氧化产物的催化特性原位提升油的润滑性

能ꎮ 而且ꎬ 在制备过程中通过高偏压引入压应力使薄膜

的硬 度 达 到 ( ３９􀆰 ６０ ± ３􀆰 １０ ) ＧＰａꎬ 磨 损 率 低 至 ５􀆰 ５６×

１０－２０ ｍ３ / (Ｎ􀅰ｍ)ꎮ 基于“材料￣摩擦￣催化”相结合这一思

想ꎬ 作者团队成功制备了无添加剂的固液复合的润滑

体系[８７] ꎮ
综上ꎬ 基于靶向占位的等结构合金化调控可以得到

单相强韧化材料ꎬ 且合金化会影响材料晶格内电子结构ꎬ
赋予其一些特殊的性能ꎬ 故可以藉此开发一系列具备复

杂功能的新型强韧化陶瓷薄膜ꎮ

4　 结　 语

本文回顾了近年来围绕薄膜的主要强韧化方法: ①
阴离子空位调控ꎬ ② 调幅分解调控ꎻ ③ 微纳结构设计调

控ꎬ ④基于靶向占位的等结构合金化调控ꎮ 这些方法行

之有效ꎬ 为进一步增强薄膜材料的力学性能和服役寿命

提供了重要途径ꎮ 随着高端装备服役环境愈发苛刻和复

杂ꎬ 作为防护涂层材料ꎬ 强韧化涂层亟需开展与服役环

境相结合的研究ꎮ 高性能强韧化薄膜的研究ꎬ 还需要进

一步理解服役过程中材料的变形行为和失效机理ꎬ 相关

物理基础仍待系统深入地探索ꎮ 因此ꎬ 掌握高性能强韧

化薄膜材料的设计理论、 开展面向服役环境下薄膜材料

的形变和失效行为研究、 开发极端工况下多功能一体化

的硬质防护涂层是强韧化薄膜材料未来的重要研究方向ꎮ
开展与服役环境相结合的强韧化薄膜材料的研究ꎬ 将为

关键高端设备与装备的防护与延寿提供科学基础和技术

支撑ꎬ 有力保障我国重大工程实施ꎬ 服务国家重大战略

需求ꎮ
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[１１] ＪＡＮＳＳＯＮ Ｕꎬ ＬＥＷＩＮ Ｅ. Ｔｈｉｎ Ｓｏｌｉｄ Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５３６: １－２４.

[１２] ＬＪＵＮＧＣＲＡＮＴＺ Ｈꎬ ＯＤÉＮ Ｍꎬ ＨＵＬＴＭＡＮ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ８０(１２): ６７２５－６７３３.

[１３] ＭＥＩ Ａ Ｂꎬ ＨＯＷＥ Ｂ Ｍꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｖａｃｕｕｍ Ｓｃｉｅｎｃｅ

＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ａ: Ｖａｃｕｕｍꎬ Ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ ａｎｄ Ｆｉｌｍｓ [ Ｊ ]ꎬ ２０１３ꎬ ３１

(６): ０６１５１６.

[１４] ＳＥＯ Ｈ Ｓꎬ ＬＥＥ Ｔ Ｙꎬ ＷＥＮ Ｊ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２００４ꎬ ９６(１): ８７８－８８４.

[１５] ＫＩＮＤＬＵＮＤ Ｈꎬ ＳＡＮＧＩＯＶＡＮＮＩ Ｄ Ｇꎬ ＬＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｖａｃｕｕｍ

Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ａ: Ｖａｃｕｕｍꎬ Ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ ａｎｄ Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ３２

(３): ０３０６０３.

[１６] ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＢＡＬＡＳＵＢＲＡＭＡＮＩＡＮ Ｋꎬ ＯＺＳＤＯＬＡＹ Ｂ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ.

Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ２８８: １０５－１１４.

[１７] ＳＨＩＮ Ｃ Ｓꎬ ＧＡＬＬ Ｄꎬ ＫＩＭ Ｙ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２００１ꎬ ９０(６): ２８７９－２８８５.

[１８] ＧＡＬＬ Ｄꎬ ＳＨＩＮ Ｃ Ｓꎬ ＳＰＩＬＡ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２００２ꎬ ９１(６): ３５８９－３５９７.

[１９] ＯＺＳＤＯＬＡＹ Ｂ Ｄꎬ ＭＵＬＬＩＧＡＮ Ｃ Ｐꎬ ＧＵＥＲＥＴＴＥ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｉｎ Ｓｏｌｉｄ

Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ５９０: ２７６－２８３.

[２０] ＬＯＦＡＪ Ｆꎬ ＭＯＳＫＡＬＥＷＩＣＺ Ｔꎬ ＣＥＭＰＵＲＡ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕ￣

ｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ３３(１２): ２３４７－２３５３.

[２１] ＧＥ Ｆ Ｆꎬ ＣＨＥＮ Ｃ Ｌꎬ ＳＨＵ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｖａｃｕｕｍ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １３５: ６６－７２.

[２２] ＪＡＹＡＲＡＭＡＮ Ｓꎬ ＧＥＲＢＩ Ｊ Ｅꎬ ＹＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ２００(２２/ ２３): ６６２９－６６３３.

[２３] ＭＡＹＲＨＯＦＥＲ Ｐ Ｈꎬ ＭＩＴＴＥＲＥＲ Ｃꎬ ＷＥＮ Ｊ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ

Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ８６(１３): １３１９０９.

[２４] ＴＥＮＧＤＥＬＩＵＳ Ｌꎬ ＢＲＯＩＴＭＡＮ Ｅꎬ ＬＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １１１: １６６－１７２.

[２５] ＶＩＬＬＡＲＳ Ｐꎬ ＡＬＡＮ Ｐꎬ ＨＩＲＯＡＫＩ Ｏ. Ｈａｎｄｂｏｏｋ ｏｆ Ｔｅｒｎａｒｙ Ａｌｌｏｙ

Ｐｈａｓｅ Ｄｉａｇｒａｍｓꎬ ２ｎｄ Ｐｒｉｎｔｉｎｇ[Ｍ]. Ｌｏｎｄｏｎ: ＡＳＭ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ １９９５.

[２６] ＩＳＡＥＶ Ｅ Ｉꎬ ＳＩＭＡＫ Ｓ Ｉꎬ ＡＢＲＩＫＯＳＯＶ Ｉ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ １０１(１２): １２３５１９.

[２７] ＳＨＵＬＵＭＢＡ Ｎꎬ ＡＬＬＩＮＧ Ｂꎬ ＨＥＬＬＭＡＮ Ｏꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８９(１７): １７４１０８.

[２８] ＢＡＬＡＳＵＢＲＡＭＡＮＩＡＮ Ｋꎬ ＫＨＡＲＥ Ｓꎬ ＧＡＬＬ Ｄ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ９４(１７): １７４１１１.

[２９] ＳＨＩＮ Ｃ Ｓꎬ ＧＡＬＬ Ｄꎬ ＨＥＬＬＧＲＥＮ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ９３(１０): ６０２５－６０２８.

[３０] ＪＨＩ Ｓ Ｈꎬ ＬＯＵＩＥ Ｓ Ｇꎬ ＣＯＨＥＮ Ｍ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ

[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ８６(１５): ３３４８－３３５１.

[３１] ＳＫＡＬＡ Ｌꎬ ＣＡＰＫＯＶＨ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃｓ: Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ

１９９０ꎬ ２(４２): ８２９３－８３０１.

[３２] ＪＨＩ Ｓ Ｈꎬ ＩＨＭ Ｊꎬ ＬＯＵＩＥ Ｓ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ[Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ ３９９(６７３２):

１３２－１３４.

[３３] ＰＥＩ Ｃ Ｒꎬ ＤＥＮＧ Ｌ Ｊꎬ ＸＩＡＮＧ Ｃ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｉｎ Ｓｏｌｉｄ Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

６８３: ５７－６６.

[３４] ＫＩＮＤＬＵＮＤ Ｈꎬ ＳＡＮＧＩＯＶＡＮＮＩ Ｄ Ｇꎬ ＬＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ７７: ３９４－４００.

[３５] ＢＡＢＥＮ Ｍ Ｔꎬ ＲＡＵＭＡＮＮ Ｌꎬ ＭＵＳＩＣ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃｓ:

Ｃｏｎｄｅｎｓ Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ２４(１５): １５５４０１.

[３６] ＢＡＬＡＳＵＢＲＡＭＡＮＩＡＮ Ｋꎬ ＫＨＡＲＥ Ｓ Ｖꎬ ＧＡＬＬ Ｄ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １５９: ７７－８８.

[３７] ＡＢＡＤＩＡＳ Ｇꎬ ＬＩ Ｃ Ｈꎬ ＢＥＬＬＩＡＲＤ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２０２０ꎬ １８４: ２５４－２６６.

[３８] ＤＡＨＬＱＶＩＳＴ Ｍꎬ ＪＡＮＳＳＯＮ Ｕꎬ ＲＯＳＥＮ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃｓ: Ｃｏｎｄｅｎｓ

Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ２７(４３): ４３５７０２.

[３９] ＭＡＬＩＮＯＶＳＫＩＳ Ｐꎬ ＰＡＬＩＳＡＩＴＩＳ Ｊꎬ ＰＥＲＳＳＯＮ Ｐ Ｏ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ｖａｃｕｕｍ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ａ: Ｖａｃｕｕｍꎬ Ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ ａｎｄ Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ３４(３): ０３１５１１.

[４０] ＣＵＩ Ｘ Ｒꎬ ＷＡＮＧ Ｊꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０２０ꎬ

４６(７): ９８５４－９８６２.

[４１] ＨＡＹＡＭＩ Ｗꎬ ＭＯＭＯＺＡＷＡ Ａꎬ ＯＴＡＮＩ Ｓ. Ｉｎｏｒｇａｎｉｃ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ[Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ５２(１３): ７５７３－７５７７.

[４２] ＮＥＤＦＯＲＳ Ｎꎬ ＴＥＮＧＳＴＲＡＮＤ Ｏꎬ ＬＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ２５７: ２９５－３００.

[４３] ＭＡＹＲＨＯＦＥＲ Ｐ Ｈꎬ ＨÖＲＬＩＮＧ Ａꎬ ＫＡＲＬＳＳＯＮ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ８３(１０): ２０４９－２０５１.

[４４] ＢＡＲＴＯＳＩＫ Ｍꎬ ＲＵＭＥＡＵ Ｃꎬ ＨＡＨＮ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｒｅｐｏｒｔ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ ７(１): １６４７６.

[４５] ＳＨＥＮＧ Ｓ Ｈꎬ ＺＨＡＮＧ Ｒ Ｆꎬ ＶＥＰＲＥＫ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ５６

(５): ９６８－９７６.

[４６] ＡＮＧ̌ＡＹ Ｆꎬ ＬÖＦＬＥＲ Ｌꎬ ＴＥＴＡＲＤ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｖａｃｕｕｍ Ｓｃｉｅｎｃｅ

＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ａ: Ｖａｃｕｕｍꎬ Ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ ａｎｄ Ｆｉｌｍｓ [ Ｊ ]ꎬ ２０２０ꎬ ３８

(５): ０５３４０１.

[４７] ＫＬＩＭＡＳＨＩＮ Ｆ Ｆꎬ ＥＵＣＨＮＥＲ Ｈꎬ ＭＡＹＲＨＯＦＥＲ Ｐ Ｈ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １０７: ２７３－２７８.

[４８] ＺＨＡＮＧ Ｒ Ｆꎬ ＶＥＰＲＥＫ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５(１４): ４６１５－

４６２４.

[４９] ＳＨＥＮＧ Ｓ Ｈꎬ ＺＨＡＮＧ Ｒ Ｆꎬ ＶＥＰＲＥＫ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９

(１): ２９７－３０７.

６７１



　 第 ３ 期 谷鑫磊等: 过渡族金属轻元素化合物薄膜强韧化的研究进展

[５０] ＨＡＯ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙꎬ ＲＥＮ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

４４(１７): ２１３５８－２１３６４.

[５１] ＺＥＨＮＤＥＲ Ｔꎬ ＳＣＨＷＡＬＬＥＲ Ｐꎬ ＭＵＮＮＩＫ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ９５(８): ４３２７－４３３４.

[５２] ＺＥＨＮＤＥＲ Ｔꎬ ＰＡＴＳＣＨＥＩＤＥＲ Ｊ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ １３３: １３８－１４４.

[５３] ＷＡＮＧ Ｓꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＡＮ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ ３２７: ６８－７６.

[５４] ＳＷＹＧＥＮＨＯＶＥＮ Ｈ Ｖꎬ ＳＰＡＣＺＥＲ Ｈ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ

６０(１): ２２－２５.

[５５] ＰＥＩ Ｙ Ｔꎬ ＧＡＬＶＡＮ Ｄꎬ ＤＥ ＨＯＳＳＯＮ Ｊ Ｔ Ｍ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[ Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ ５３(１７): ４５０５－４５２１.

[５６] ＤＵ Ｓ Ｘꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ＲＥＮ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏｒｕｍ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

８９８: １５０５－１５１１.

[５７] ＮＥＤＦＯＲＳ Ｎꎬ ＴＥＮＧＳＴＲＡＮＤ Ｏꎬ ＬＥＷＩＮ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔ￣

ｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ２０６(２/ ３): ３５４－３５９.

[５８] ＧＩＬＥＷＩＣＺ Ａꎬ ＭＹＤŁＯＷＳＫＡ Ｋꎬ ＲＡＴＡＪＳＫＩ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｖａｃｕｕｍ[Ｊ]ꎬ

２０１９ꎬ １６９: １０８９０９.

[５９] ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ＷＡＮＧ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ２５８: ７４６－７５３.

[６０] ＷＡＮＧ Ｓꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＧＵＯ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏｒｕｍ[Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ ８１７: １４３－１４９.

[６１] ＤＵ Ｓ Ｘꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＭＥＮＧ Ｑ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ３２８: ３７８－３８９.

[６２] ＢＡＲＴＯＳＩＫ Ｍꎬ ＨＡＨＮ Ｒꎬ ＺＨＡＮＧ Ｚ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ Ｍｅｔａｌｓ ａｎｄ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７２: ７８－８２.

[６３] ＬＩＮ Ｊꎬ ＭＯＯＲＥ Ｊ Ｊꎬ ＭＩＳＨＲＡ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５８

(５): １５５４－１５６４.

[６４] ＮＥＤＦＯＲＳ Ｎꎬ ＰＲＩＭＥＴＺＨＯＦＥＲ Ｄꎬ ＷＡＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ

Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ２６６: １６７－１７６.

[６５] ＹＡＮＧ Ｌ Ｎꎬ ＷＡＮＧ Ｗ Ｂꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ４８６: １０２－１０７.

[６６] ＧＲＥＥＲ Ａ Ｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ ２６７(５２０６): １９４７－１９５３.

[６７] ＺＨＡＮＧ Ｓꎬ ＳＵＮ Ｄꎬ ＦＵ Ｙ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ １９８(１－３): ２－８.

[６８] ＢＵＣＨＩＮＧＥＲ Ｊꎬ ＫＯＵＴＮÁ Ｎꎬ ＣＨＥＮ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１９ꎬ １７２: １８－２９.

[６９] ＦＲＩＥＤＭＡＮ Ｌ Ｈ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ [ Ｊ ]ꎬ ２００６ꎬ ８６ ( １１):

１４４３－１４８１.

[７０] ＫＯＥＨＬＥＲ Ｊ Ｓ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ １９７０ꎬ ２(２): ５４７－５５１.

[７１] ＷＥＮ Ｍꎬ ＴＩＡＮ Ｈ Ｗꎬ ＨＵ Ｃ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ １０９(１２): １２３５２５.

[７２] ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ＭＥＮＧ Ｑ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ２０６(１９/ ２０): ４０４０－４０４５.

[７３] ＷＥＮ Ｍꎬ ＨＵＡＮＧ Ｈꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌ￣

ｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ２３５: ３６７－３７５.

[７４] ＶＥＰＲ̌ＥＫ Ｓ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｖａｃｕｕｍ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ａ: Ｖａｃｕｕｍꎬ

Ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ ａｎｄ Ｆｉｌｍｓ[Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ １７(５): ２４０１－２４２０.

[７５] ＤＵ Ｓ Ｘꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ [ Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ４４(１): ６１３－６２１.

[７６] ＹＡＬＡＭＡＮＣＨＩＬＩ Ｋꎬ ＳＣＨＲＡＭＭ Ｉ Ｃꎬ ＪＩＭÉＮＥＺ￣ＰＩＱＵÉ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ.

Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ８９: ２２－３１.

[７７] ＲＥＮ Ｐꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １６０:

７２－８４.

[７８] ＪＨＩ Ｓ Ｈꎬ ＬＯＵＩＥ Ｓ Ｇꎬ ＣＯＨＥＮ Ｍ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ

[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ８７(７): ０７５５０３.

[７９] ＭＯＲＡＥＳ Ｖꎬ ＲＩＥＤＬ Ｈꎬ ＦＵＧＥＲ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｒｅｐｏｒｔ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

８(１): １－９.

[８０] ＢＡＬＡＳＵＢＲＡＭＡＮＩＡＮ Ｋꎬ ＫＨＡＲＥ Ｓ Ｖꎬ ＧＡＬＬ Ｄ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １５２: １７５－１８５.

[８１] ＧＵ Ｘꎬ ＬＩＵ Ｃꎬ ＧＵＯ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０２１ꎬ ２０７: １１６６８５.

[８２] ＫＩＮＤＬＵＮＤ Ｈꎬ ＳＡＮＧＩＯＶＡＮＮＩ Ｄ Ｇꎬ ＭＡＲＴÍＮＥＺ￣ＤＥ￣ＯＬＣＯＺ Ｌꎬ

ｅｔ ａｌ. ＡＰＬ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ １(４): ０４２１０４.

[８３] ＧＬＥＣＨＮＥＲ Ｔꎬ ＨＡＨＮ Ｒꎬ ＷＯＪＣＩＫ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１９ꎬ １７９: １７－２５.

[８４] ＡＢＡＤＩＡＳ Ｇꎬ ＫＡＮＯＵＮ Ｍ Ｂꎬ ＧＯＵＭＲＩ￣ＳＡＩＤ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅ￣

ｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ９０(１４): １４４１０７.

[８５] ＲＥＮ Ｐꎬ ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＨＥ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １３７:

１－１１.

[８６] ＺＨＡＮＧ Ｋꎬ ＬＩＵ Ｃꎬ ＷＥＮ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ５(１８): １８００３９１.

[８７] ＬＩＵ Ｃꎬ ＧＵ Ｘ Ｌꎬ ＹＡＮＧ Ｌ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ｌｅｔ￣

ｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０２０ꎬ １１(５): １６１４－１６２１.

(编辑　 王　 瑶)
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