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陶瓷硬质纳米多层膜研究进展

孔 明１，岳建岭２，李戈扬１

（１．上海交通大学 金属基复合材料国家重点实验室，上海２００２４０；２．上海海事大学 海洋材料与工程研究
院，上海 ２０１３０６）

摘 要：陶瓷纳米多层膜因具超硬效应而成为近年的研究热点．本文对这类人工材料的研究进展和存在的不足进行了
评述，并展望了进一步研究的方向．二十年来，陶瓷纳米多层膜的实验研究已取得明显进展：在微结构特征方面，两
调制层形成共格外延生长结构是纳米多层膜产生超硬效应的必要微结构条件已成为共识；材料组合方面，由于模板

效应，不同结构类型的材料，甚至非晶材料都可在纳米多层膜中形成共格外延生长结构，高硬度纳米多层膜材料体系

已得到大大的拓展．与此相比较，对纳米多层膜强化机制和设计准则的研究相对滞后，仍停留在以金属纳米多层膜基
于位错运动受阻于界面的理论解释上．因而，建立适合于陶瓷纳米多层膜的强化机制和设计准则；拓展纳米多层膜的
材料组合，开发以碳化物、硼化物甚至氧化物为基的纳米多层膜将成为进一步研究的方向．
关　键　词：纳米多层膜；超硬效应；共格生长；模板效应；强化机制
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　　１９７０年，Ｋｏｅｈｌｅｒ［１］提出了纳米多层材料的概念
以及相应的强化机制和设计准则，预测两种材料以

纳米量级交替沉积形成的纳米多层膜可呈现硬度异

常升高的超硬效应．继１９７７年从实验上发现两种金
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属组成的纳米多层膜具有硬度异常升高的超硬效应

后［２］，１９８７年又发现两种氮化物组成的陶瓷纳米多
层膜也可产生超硬效应［３］．由于陶瓷材料本身硬度
较高，陶瓷纳米多层膜的硬度可超过５０ＧＰａ，仅次于
金刚石和立方氮化硼（ｃＢＮ），成为一条获得高硬度
涂层材料的有效新途径［４］．而且，材料组合多样化带
来的性能可裁剪性，使得纳米多层膜在获得高硬度

的同时可兼具优异的综合性能，展示出广阔的应用

前景．特别是，与金刚石和立方氮化硼等本征硬质材
料通过强健能获得高硬度的机制不同，纳米多层膜

通过人工设计的特殊微结构获得高硬度的强化机制，

具有更为重要和深远的理论研究价值．
本文对纳米多层膜近年来的研究进展和存在的

问题进行简要总结，并在此基础上展望了进一步的

研究方向．

１　纳米多层膜的材料组成和微结构
特征

纳米多层膜的微结构主要包括调制结构和界面

结构两个方面．其调制结构用两个参数描述，即：两
调制层厚度（ｌＡ，ｌＢ）之和的调制周期 Λ（Λ＝ｌＡ＋ｌＢ）
和两调制层厚度之比的调制比Ｒ（Ｒ＝ｌＡ∶ｌＢ）．在界面
结构方面，由于材料组成繁多，结构各异，使得纳米

多层膜的界面结构非常复杂．
１．１　金属氮化物纳米多层膜

对氮化物纳米多层膜材料组成和微结构特征的

研究已进行了大量的工作，取得许多成果并形成了

一些共识．这些研究具有如下特征：
１）在材料组合方面，这类纳米多层膜主要由过

渡金属Ｔｉ、Ｚｒ、Ｈｆ、Ｖ、Ｎｂ、Ｔａ、Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ以及Ａｌ的氮化
物组成．研究获得了许多具有超硬效应的纳米多层
膜材料组合，这些高硬度的氮化物在气相沉积态均

呈现晶体态，因而所组成的多层膜具有晶体／晶体的
特征．
２）在微结构特征方面，这些研究大多采用了两

调制层厚度比不变的设计，主要关注了调制周期对

多层膜生长结构与力学性能的影响．研究发现纳米
多层膜硬度的异常升高主要产生于５～１０ｎｍ的小调
制周期范围内，并且，产生超硬效应的纳米多层膜都

具有两调制层形成共格界面的微结构特征．
Ｚｉｅｂｅｒｔ等［５］详细地评述了这些工作．然而，由于

这些研究所采用的两调制层厚度比不变的结构设计，

很难揭示纳米多层膜界面结构对其力学性能影响的

本质，因而常会对一些纳米多层膜体系是否存在超

硬效应产生争议．例如，对于 ＺｒＮ／ＴｉＮ纳米多层膜，
徐晓明等［６］报道在调制周期 Λ＝６．６９ｎｍ时获得了

３３ＧＰａ的高硬度，而Ｓｏｅ等［７］的研究却认为该体系的

纳米多层膜在调制周期 Λ小于１０ｎｍ时不产生超硬
效应，其硬度甚至低于ＴｉＮ和ＺｒＮ单层膜的硬度，仅
为１８ＧＰａ．
１．２　纳米多层膜中的模板效应

近年来的研究发现，两调制层交替沉积生长的

纳米多层膜中存在着晶体生长的“模板效应”．在此
效应下，两种不同晶体结构调制层中的一层会在另

一层的作用下转变为亚稳相，从而实现两调制层的

共格生长．例如，ＡｌＮ的稳定结构为闪锌矿类型的六
方结构，其转变为 ＮａＣｌ类型的立方结构在室温下需
要２３ＧＰａ以上的高压才能实现［８］，即使在１８００Ｋ的
高温下，这一转变也需要１４～１６ＧＰａ的高压［９］．然
而，在与ＮａＣｌ结构的ＴｉＮ或ＶＮ组成纳米多层膜时，
ＡｌＮ则可在厚度小于２～３ｎｍ时因 ＴｉＮ或 ＶＮ晶体层
的模板作用而转变为立方结构，并与 ＴｉＮ或 ＶＮ形成
共格外延生长，纳米多层膜相应产生硬度升高的超

硬效应［１０１２］．图１示出了不同调制周期时ＶＮ／ＡｌＮ纳
米多层膜的 ＨＲＴＥＭ像［１２］．图１（ａ）中，多层膜的调
制周期为３．６ｎｍ，此时ＡｌＮ呈现为亚稳的立方结构，
并与立方结构的ＶＮ实现共格外延生长．而当调制周
期增大到１３．８ｎｍ后（图１（ｂ）），ＡｌＮ又转为以六方
结构生长，多层膜的共格外延生长结构遭到阻碍而

形成了“砖墙”型结构．

　　图１　ＶＮ／ＡｌＮ纳米多层膜的ＨＲＴＥＭ图像［１２］

　　Ｆｉｇ．１　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅｓｏｆＶＮ／ＡｌＮｎａｎｏｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ［１２］

　　（ａ）Λ＝３．６ｎｍ；（ｂ）Λ＝１３．８ｎｍ

４１１
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第２期 孔 明，等：陶瓷硬质纳米多层膜研究进展

　　纳米多层膜晶体生长的模板效应可以由体系能
量最小化的热力学条件进行解释．气相粒子在异质
表面形核并生长时，体系的总能量ＥＴ主要由下式

［１１］

确定

ＥＴ ＝（ＥＢ＋ＥＳ）ｌ＋ＥＩ （１）
式中，ＥＢ是新沉积层无应力状态下的体积自由能，
ＥＳ是共格应变能，ＥＩ为界面能，ｌ为新沉积层的
厚度．

初期沉积时，由于 ｌ→０，ＥＩ为 ＥＴ的主要部分，
由于形成共格结构将使 ＥＩ取得最小值，因而新沉积
层将以与模板层晶体相同结构，或者是尽管晶体结

构不同，但可形成共格界面的结构生长，从而降低体

系的能量．而随沉积层厚度的增加，由于亚稳相的体
积能大于稳定态的体积能，并且两调制层的共格应

变能也随之增大，亚稳相在厚度超过某一临界值后

又转变为以稳定态生长，多层膜的共格结构因而遭

到破坏．
研究表明，以六方结构存在的ＴａＮ［１３］、ＮｂＮ［１４］和

ＣｒＮ［１５］０．６也可在与 ＴｉＮ组成的纳米多层膜中因模板效
应而形成立方结构的亚稳相，其临界厚度分别为６、９
和６ｎｍ．

事实上，气相沉积中的模板效应很早就已经被

认识到，例如，当 Ｃｕ在 Ａｇ（００１）面外延生长时会转

变为体心立方结构，两者形成（００１）＜１１
－
０＞ｂｃｃＣｕ∥

（００１）＜０１０＞ｆｃｃＡｇ的共格关系．自然界没有 ｂｃｃ结构
的Ｃｕ晶体，体心立方的 Ｃｕ是一种 Ｃｕ的赝形晶
体［１６］．只是这种赝晶体的厚度仅为若干纳米，通常
对材料性能影响不大，未受重视．而纳米多层膜因其
调制层厚度仅若干纳米以及存在大量异质界面的特

征，使得模板效应导致的微结构改变和性能异常现

象得以凸现．利用模板效应控制纳米多层膜微结构
并开发新的材料体系已成为近年来纳米多层膜研究

的重要特征之一，且取得了许多进展．
１．３　纳米多层膜中的非晶晶化

模板效应不但可以使两种不同结构的晶体调制

层实现共格外延生长，而且还可以使非晶体在与晶

体组成的纳米多层膜中实现晶体化．近年来的研究
表明，ＳｉＣ［１７］、Ｓｉ３Ｎ

［１８２０］
４ 、ＢＮ［２１］和Ｃ３Ｎ

［２２］
４ 等气相沉积

态为非晶的化合物也可在厚度小于 １ｎｍ时因 ＴｉＮ、
ＺｒＮ、ＡｌＮ等晶体调制层的模板效应而晶化，并与晶体
模板层形成共格外延生长结构．图２的ＴｉＮ／ＳｉＣ纳米
多层膜ＨＲＴＥＭ像［１７］显示，浅色的 ＳｉＣ调制层在厚
度为０．６ｎｍ时被晶体化，并与深色的 ＴｉＮ调制层
（４．０ｎｍ）形成共格外延生长结构．图３的 ＸＲＤ谱表
明，尽管 ＳｉＣ单层膜为非晶，而 ＮａＣｌ结构的 ＴｉＮ
（１１１）晶面衍射峰强度也不高，但形成多层膜后，在

ＳｉＣ层厚度小于０．８ｎｍ时，多层膜的（１１１）衍射峰显
著升高（称为多层膜的（１１１）衍射峰是因其也包含了
ＳｉＣ晶化为立方结构所作出的贡献），强度可达 ＴｉＮ
多层膜相应衍射峰强度的５０倍以上，显示出两调制
层晶体化程度同时得以提高的晶体生长“互促效应”．
在此效应下，不但非晶的ＳｉＣ可以因ＴｉＮ晶体层的模
板效应而晶化，而且晶化后的ＳｉＣ调制层又反过来促
进在其上外延生长的 ＴｉＮ模板层晶体完整性的进一
步提高，多层膜因而生长为 ＮａＣｌ结构的强烈（１１１）
择优取向柱状晶．与传统的柱状晶不同，共格外延生
长的纳米多层膜柱状晶具有结构上连续，而成分上

周期变化的特征．
与两晶体调制层因模板效应形成亚稳相仅需从

热力学上考虑不同，非晶调制层的晶体化不但要从

热力学方面，更需从动力学方面考虑其原因．在热力
学方面，模板层（如ＴｉＮ）的晶体表面为非晶材料（如
ＳｉＣ）形成晶态提供了最低界面能的条件，然而晶体

图２　ＴｉＮ（４．０ｎｍ）／ＳｉＣ（０．６ｎｍ）纳米多层膜的ＨＲＴＥＭ图像［１７］

Ｆｉｇ．２　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅｏｆＴｉＮ（４．０ｎｍ）／ＳｉＣ（０．６ｎｍ）ｎａｎｏｍｕｌｔｉ
ｌａｙｅｒｓ［１７］

图３　ＴｉＮ／ＳｉＣ纳米多层膜和ＴｉＮ、ＳｉＣ单层膜的ＸＲＤ图谱［１７］

Ｆｉｇ．３　ＸＲＤｐａｔｔｅｒｎｓｏｆＴｉＮ／ＳｉＣｎａｎｏｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓａｎｄＴｉＮ，ＳｉＣ
ｍｏｎｏｌｉｔｈｉｃｆｉｌｍｓ［１７］

（ａ）ｌＳｉＣ＝０．４ｎｍ；（ｂ）ｌＳｉＣ ＝０．６ｎｍ；（ｃ）ｌＳｉＣ ＝０．８ｎｍ；（ｄ）ｌＳｉＣ ＝
１．６ｎｍ；（ｅ）ｌＳｉＣ＝２．４ｎｍ
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化的实现还需要动力学条件的配合．众所周知，气相
沉积薄膜生长中最重要的动力学因素是沉积粒子在

薄膜生长面上的移动性［２３］，移动能力强时，沉积粒

子就可以从次低势能的亚稳位置越过能垒到达最低

能量位置从而形成晶态，反之，沉积粒子就将滞留于

亚稳位置形成非晶态．沉积粒子的移动性不但与其
达到薄膜生长面后的剩余能量以及基片温度等沉积

参数有关，也与薄膜生长面的性质密切相关．在异质
生长面上沉积时，沉积粒子的移动性会有所改变，当

移动能力增强时，非晶材料就可得以晶化并与晶体

模板层实现共格外延生长．但是，由于异质生长面对
沉积粒子移动性的作用具有短程性，随着被晶化层

厚度的增加，新沉积粒子改变为在同质材料表面上

生长，其移动能力迅速降低，生长模式又转变为非晶

形式，因而，非晶材料因模板效应而形成的晶化层厚

度一般不超过１ｎｍ．
１．４　含氧化物纳米多层膜

为了提高刀具涂层的高温抗氧化性，Ｓｐｒｏｕｌ［４］提
出了采用两种氧化物制备具有超硬效应纳米多层膜

的技术路线，以期获得兼具高硬度和优良抗氧化性

的刀具涂层材料，然而，按此路线制备的 ＺｒＯ２／Ｙ２Ｏ３
和 ＺｒＯ２／Ａｌ２Ｏ３纳米多层膜却未能获得硬度升高的
效果．

基于纳米多层膜中非晶体晶化的原理，采用立

方结构的ＴｉＮ、ＺｒＮ、ＶＮ以及六方结构的 ＡｌＮ作为晶
体模板层，使通常气相沉积为非晶态的 ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、
ＡｌＯＮ等氧化物在厚度为小于１ｎｍ时晶体化，并与晶
体模 板 层 形 成 共 格 外 延 生 长 结 构，所 得 的

ＴｉＮ／ＳｉＯ［２４］２ 、ＴｉＮ／Ａｌ２Ｏ
［２５］
３ 、ＴｉＮ／ＡｌＯＮ

［２６］、ＺｒＮ／ＡｌＯＮ［２７］、
ＶＮ／ＳｉＯ［２８］２ 、ＶＮ／ＡｌＯＮ

［２９］和 ＡｌＮ／ＳｉＯ［３０］２ 等纳米多层

膜都获得了硬度显著升高的超硬效应．
值得注意的是，在以上纳米多层膜中，虽然同为

立方结构，ＴｉＮ呈现（１１１）织构，ＺｒＮ和 ＶＮ呈现
（２００）织构，而六方结构的ＡｌＮ为（０００１）织构，但它
们都可以使ＳｉＯ２等非晶材料晶体化，并分别与模板
层在相应晶面上实现共格外延生长．不同种类的非
晶材料可以在各种晶体类型模板层的不同晶面上晶

化的现象，表明模板效应在异质材料的气相沉积中

具有广泛的普遍性．
１．５　ＭｅＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜

非晶Ｓｉ３Ｎ４在纳米多层膜中的晶体化也是一个重
要的例子．２０００年，Ｖｅｐｒｅｋ等［３１］报道在三维结构的

ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米复合膜中获得了８０～１０５ＧＰａ的超高
硬度，这一超过金刚石薄膜硬度（７０～９０ＧＰａ）的结果
引起了世界范围的竞相研究．尽管迄今尚无人重复
出这一高硬度的结果，但大量的实验表明，采用

Ｓｉ３Ｎ４界面相分隔并包裹ＴｉＮ或其他氮化物（ＭｅＮ）晶
体从而形成三维纳米结构确实是一条获得高硬度薄

膜的有效途径．对于ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米复合膜的强化机
制，目前仅有的理论解释是 Ｖｅｐｒｅｋ提出的非晶包裹
纳米晶模型［３２］．该模型认为，复合膜中的Ｓｉ３Ｎ４界面
相为厚度仅为约０．３ｎｍ的非晶层，分隔并包裹了直
径小于１０ｎｍ的等轴ＴｉＮ晶体．Ｖｅｐｒｅｋ将此模型写作
ｎｃＴｉＮ／ａＳｉ３Ｎ４．

采用ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜的设计，模拟非晶
Ｓｉ３Ｎ４与ＴｉＮ晶体层的界面结构的研究

［１８］，由于 ＴｉＮ
晶体层的模板作用，非晶Ｓｉ３Ｎ４层在厚度小于０．７ｎｍ
时被晶体化，并与ＴｉＮ的（１１１）晶面实现共格外延生
长，多层膜呈现超硬效应，而当 Ｓｉ３Ｎ４层厚超过１ｎｍ
后，Ｓｉ３Ｎ４又转为以非晶态生长，纳米多层膜的共格
结构遭到破坏，其硬度也迅速降低．ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米
多层膜中Ｓｉ３Ｎ４生长方式的转变导致了微结构变化和
力学性能的改变，这一现象与 ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米复合膜
硬度随Ｓｉ３Ｎ４含量微小增加即迅速降低的现象呈现很
好的对应关系．Ｈｕｌｔｍａｎ等［３３］，Ｓｄｅｒｂｅｒｇ等［３４３５］也

相继报道了类似的研究结果．对于以上采用多层膜
方法模拟Ｓｉ３Ｎ４界面相存在方式的研究结果，Ｖｅｐｒｅｋ
也表示认同，并表示他所提出的ｎｃＴｉＮ／ａＳｉ３Ｎ４模型
中Ｓｉ３Ｎ４为非晶是依据当时复合膜的 ＸＲＤ实验分析
中未发现Ｓｉ３Ｎ４的晶体特征峰而推测的，“ａＳｉ３Ｎ４”的
表述仅表明其为 Ｘ射线非晶（Ｘｒａｙａｍｏｒｐｈｏｕｓ）而
已［３６］．基于对微结构特征的新认识，提出了纳米复
合膜的强化机制应予重新考虑的观点［１８，３３］．

对ＭｅＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜的研究已有许多报道，
其中，ＴｉＮ／Ｓｉ３Ｎ

［１８］
４ ，ＺｒＮ／Ｓｉ３Ｎ

［１９］
４ 和 ＡｌＮ／Ｓｉ３Ｎ

［２０］
４ 等

纳米多层膜获得了超硬效应，而 ＣｒＮ／Ｓｉ３Ｎ
［３７］
４ ，

ＨｆＮ／Ｓｉ３Ｎ
［３８］
４ 和 ＮｂＮ／Ｓｉ３Ｎ

［３９］
４ 等纳米多层膜却被报道

未获得硬度的升高．对这些报道的深入分析可以发
现，在获得超硬效应的 ＭｅＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜中，
Ｓｉ３Ｎ４层都在厚度小于 １ｎｍ时得到晶化，并与 ＭｅＮ
层形成共格外延生长结构．而一旦Ｓｉ３Ｎ４层厚度超过
１ｎｍ，其又转变为以非晶态生长，多层膜的共格结构
遭到破坏导致其硬度明显降低．未获得超硬效应的
ＣｒＮ／Ｓｉ３Ｎ４、ＨｆＮ／Ｓｉ３Ｎ４和 ＮｂＮ／Ｓｉ３Ｎ４均采用了两调
制层厚度比不变的结构设计，其Ｓｉ３Ｎ４层都因厚度大
于１ｎｍ以非晶态存在，因而未得到硬度提高也属正
常．因而，文献［１９］曾预测：只要将 Ｓｉ３Ｎ４层的厚度
减小到 １ｎｍ以下，基于模板效应的普遍性，ＣｒＮ／
Ｓｉ３Ｎ４、ＨｆＮ／Ｓｉ３Ｎ４和 ＮｂＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜也可因
Ｓｉ３Ｎ４层的晶化而获得硬度的升高．Ｗｅｎ等

［４０］对

ＮｂＮ／Ｓｉ３Ｎ４纳米多层膜研究的最新报道证实了这
一点．
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第２期 孔 明，等：陶瓷硬质纳米多层膜研究进展

２　纳米多层膜的强化机制

Ｋｏｅｈｌｅｒ基于两种金属共格外延生长的结构模型
提出了纳米多层膜由于模量差导致强化的模量差理

论［１］．该理论认为，位错穿越由不同剪切模量的材料
形成共格界面时，将受到镜像力的作用而需要一个

附加的力，由此造成纳米多层膜硬度的提高，其相对

于低硬度层的最大硬度增量可以由下式给出．

ΔＨｍａｘ＝
３ＲＧＡｓｉｎθ
８πｍ

（２）

　　这里ｍ为Ｔａｙｌｏｒ因子，Ｒ＝（ＧＢ－ＧＡ）／（ＧＡ＋ＧＢ），
ＧＡ和ＧＢ分别为多层膜两调制层的剪切模量，并且ＧＢ
＞ＧＡ，θ为多层膜位错滑移面与Ａ／Ｂ界面夹角．
而Ｋａｔｏ等［４１］提出的交变应力场理论则认为，由

于晶格错配的存在，位错在从受拉应力的调制层穿

越界面进入受压层时将受到阻碍，从而纳米多层膜

得以强化．多层膜的强化不但与两调制层的模量相
关，也与它们的晶格错配度密切相关，其最大硬度增

量可由下式确定：

ΔＨｍａｘ≈３σ＝
槡６
２
ＡＥη （３）

　　式中η为多层膜中两调制层之间的晶格错配度，
Ｅ为多层膜两调制层材料的平均弹性模量，Ａ为多层
膜的调制幅值，其大小与多层膜的调制周期和调制

比等有关．
另外，还有 Ａｎｄｅｒｓｏｎ等［４２］将 ＨａｌｌＰｅｔｃｈ效应用

于解释纳米多层膜超硬效应等多种强化机制．
然而，所有这些纳米多层膜的强化理论，都是基

于位错运动在界面受阻而展开的，它们虽可以解释

由两种金属组成的纳米多层膜的超硬效应（尽管仍存

在争议），但却难以解释陶瓷纳米多层膜产生的硬度

异常升高现象．因为，众所周知，位错运动并不是陶瓷
材料变形的主要方式．事实上，目前仍不能仅通过理
论分析预测由两种材料组成的纳米多层膜是否具有硬

度升高的超硬效应，更不能预测其最高的硬度增量．

３　纳米多层膜的设计准则

为了获得具有超硬效应的纳米多层膜，Ｋｏｅｈｌｅｒ
最早提出了这类材料的设计准则［１］，具体如下：

１）两调制层材料的晶格参数应尽可能地接近，
以实现两调制层间的共格外延生长；

２）两调制层材料的热膨胀系数应尽可能地接
近，以防止温度变化时调制层间产生热应力；

３）两调制层材料的模量差异应尽可能大；
４）两调制层材料间应具有较大的原子键能；

５）两调制层的厚度应尽可能的小，以使位错不
能在其中任一层内滑移或增殖．

虽然迄今为止，Ｋｏｅｈｌｅｒ的这一准则仍被广泛使
用，并未提出新的设计准则，然而，结合已有的研究可

以发现，Ｋｏｅｈｌｅｒ的设计准则仍存在一些不足，例如：
１）对于以上准则的第１）条，如前所述，由于模

板效应，纳米多层膜形成共格生长结构并不一定要

求两调制层具有相近的晶格参数．两种晶格类型不
同的材料，甚至其中一种为非晶都可因模板效应实

现两调制层共格生长，并使多层膜获得高硬度．
２）对于Ｋｏｅｈｌｅｒ准则第３）条，事实上，由于存

在晶格错配度，共格生长的多层膜中，各调制层分别

受到拉、压应力，必然会造成它们性质的改变．Ｃａｍ
ｍａｒａｔａ等［４３］和 Ｊａｎｋｏｗｓｋｉ等［４４］对 Ｃｕ／Ｎｉ纳米多层膜
的研究发现，１％的双轴压应变可导致 Ｃｕ的双轴弹
性模量升高５０％，压应变增加到３％时，此值可增至
１００％．由此可见，纳米多层膜共格外延生长时，所
产生的共格应变会显著改变各调制层的性质，也包

括其模量．因而设计纳米多层膜时考虑组成物的模
量应该是其在共格应变下的改变值，而非各调制层

在无应力状态下的原有值．
显然，Ｋｏｅｈｌｅｒ的设计准则与强化机制一样，都

是基于金属纳米多层膜中位错于界面受阻的理论而

提出的，并不适用于解释陶瓷纳米多层膜的强化现

象．正是因为强化机制与设计准则的不完善，使得迄
今的纳米多层膜实验研究都具有探索性特征．

４　总结与展望

陶瓷纳米多层膜在探索材料体系和揭示微结构

特征方面的研究已取得许多进展，主要体现在：

１）揭示了两调制层形成共格界面是纳米多层膜
产生超硬效应的主要微结构特征．
２）发现模板效应在纳米多层膜形成共格外延生

长结构中起到关键作用．在此效应下，不但两种不同
晶体结构的调制层可因其中一调制层形成亚稳结构而

形成共格外延生长，而且非晶调制层也可以在厚度小

于约１ｎｍ时晶化并与晶体模板层形成共格外延生长．
３）利用非晶晶化现象，高硬度纳米多层膜的材

料体系得到了大大扩展．其组成物已从金属键的氮
化物扩展到一些气相沉积态为非晶的离子键和共价

键的氮化物、氧化物和硼化物．
另一方面，与实验研究取得的进展相比较，陶瓷

纳米多层膜强化机制和设计准则的研究相对滞后：其

强化机制仍停留在以金属纳米多层膜基于位错运动

的原有解释上；而现有纳米多层膜的设计准则也大

大落后于目前对高硬度纳米多层膜微结构与性质特

征的认识．
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因而，陶瓷纳米多层膜的进一步研究应该主要

从以下两个方向展开．
１）建立适合于陶瓷纳米多层膜的强化机制和设

计准则

基于目前对纳米多层膜超硬效应的认识，建立

不以位错运动为基础的，适合于陶瓷纳米多层膜的

强化机制和相应的设计准则，将进一步深化对纳米

多层膜超硬效应的认识，有益于指导实验研究的开

展，并逐步达到仅基于组成物的结构特征和基本性

质，通过理论分析和计算就设计出具有超硬效应纳

米多层膜的目标．
２）进一步拓展纳米多层膜的材料组成范围
虽然目前许多非晶体的氮化物、氧化物、碳化物

和硼化物都已应用于纳米多层膜，并取得硬度升高

的良好效果，但所采用的模板层材料仍主要是气相

沉积态为晶体的氮化物．事实上，许多过渡金属的碳
化物、硼化物、甚至一些氧化物在气相沉积时也可呈

现晶体态，将它们作为纳米多层膜的晶体模板层，在

与其他晶体或非晶材料组成纳米多层膜中，仍有机

会探索到新的、具有超硬效应的材料体系．而材料组合
的多样化，将使纳米多层膜在获得高硬度的同时，通

过优势互补兼具优异的综合性能，满足现代工业迅速

发展对表面涂层材料提出的日益苛刻的性能要求．
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