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高功率调制脉冲磁控溅射沉积 

NbN 涂层特征工艺参数研究 

李玉阁，袁海，蒋智韬，雷明凯 

（大连理工大学 材料科学与工程学院 表面工程实验室，辽宁 大连 116024） 

摘  要：目的 研究不施加基片温度和固定 Ar/N2 流量比为 64/16 的条件下，微脉冲占空比、充电电压

特征工艺参数与负偏压对 NbN 涂层相组成、微结构和力学性能的影响。方法 采用高功率调制脉冲磁

控溅射技术（MPPMS），通过控制微脉冲占空比、充电电压和负偏压等特征工艺参数，沉积一系列具

有不同相组成的 NbN 涂层，通过 X 射线衍射仪、纳米压痕仪和维氏硬度计，分别表征 NbN 涂层的相

组成、结构、硬度和韧性，并通过扫描电子显微镜（SEM）对 NbN 生长形貌和压痕形貌进行观察分析。

结果 改变微脉冲占空比和充电电压，所有 NbN 涂层均由 δ-NbN 和 δʹ-NbN 组成，施加基片偏压后，

NbN 涂层主要由 δʹ-NbN 组成。所有的 NbN 涂层均呈现致密柱状晶结构，且提高微脉冲占空比、充电

电压和负偏压，制备的 NbN 涂层均更加致密。随微脉冲占空比升高，涂层硬度由 25 GPa 增至 36 GPa，

涂层的韧性逐渐增加。提高充电电压制备的 NbN 涂层，其表现出与控制微脉冲占空比制备的涂层相似

的规律。施加负偏压后，涂层主要由 δʹ-NbN 组成，涂层的硬度和韧性均下降。结论 两相结构和高致

密性是使 NbN 涂层硬度和韧性同时增强的主要因素。 
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Characteristic Process Parameters of NbN Coatings Deposited by 
Modulated Pulsed Power Magnetron Sputtering 

LI Yu-ge, YUAN Hai, JIANG Zhi-tao, LEI Ming-kai 

(Surface Engineering Laboratory, School of Materials Science and Technology,  

Dalian University of Technology, Dalian 116024, China) 

ABSTRACT: The work aims to deposit a series of NbN coatings with different phase structures under varied micropulse duty 

cycle, charging voltage and bias voltage by Modulated Pulse Power Magnetron Sputtering (MPPMS) and then study the 

influence of micropulse duty cycle, charging voltage and bias voltage on the phase structure, microstructure and mechanical 

properties of NbN coatings without applying substrate temperature and the fixed ratio of Ar/N2 of 64/16. The phase composition, 
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structure, hardness and toughness of NbN coatings were evaluated by X-ray diffraction, nano-indentation test and indentation 

test, respectively. The cross-sectional morphology and the indentation morphology were analyzed further by scanning electron 

microscope (SEM). When the micropulse duty cycle and charging voltage changed, all NbN coatings were composed of δ-NbN 

and δʹ-NbN. When the bias voltage increased, NbN coating was mainly composed of δʹ-NbN. All NbN coatings exhibited dense 

columnar crystal structure. As the micropulse duty cycle, the charging voltage and the negative bias voltage increased, the NbN 

coating became denser. With the increase of micropulse duty cycle, the coating hardness increased from 25 GPa to 36 GPa and 

the coating toughness also increased. When the charging voltage increased, the NbN coatings exhibited a regulation similar to 

that of the coatings prepared by controlling the micropulse duty cycle. After the negative bias voltage was applied, the coatings 

mainly consisted of δʹ-NbN, and the hardness and toughness of the coatings were both reduced. The duplex phase structure and 

high density are the main factors that enhance the hardness and toughness of the NbN coatings. 

KEY WORDS: NbN coatings; Modulated Pulsed Power Magnetron Sputtering; phase structure; hardness; toughness 

NbN 涂层是一种典型的硬质涂层，同时兼具优

异的低温超导性能[1-3]。NbN 涂层一般具有四种典型

的相结构，分别为 NaCl 型 δ-NbN、体心四方 γ-NbN、

反 WC 型 ε-NbN 和反 NiAs 型 δʹ-NbN，其相结构对涂

层性能影响显著[4]。Vaneldik 等[5]通过磁控溅射沉积

NbN 涂层，发现立方结构 δ-NbN 最大的超导临界转

变温度为 15.6 K。Zou 等[6]在高温高压下合成了多晶

ε-NbN体材料，发现其超导临界转变温度低于 11.6 K。

Wen 等[7]用直流反应磁控溅射分别制备了 δ-NbN 和

δʹ-NbN 涂层，发现 δʹ-NbN 涂层应具有更高的硬度。

Ivashchenko 等[4]模拟计算了 NbN 涂层四种典型相的

力学性能，发现应变较大时，六方相的流变应力和临

界应变均高于立方相和四方相。Sanjinés 等[8]研究了

δʹ-NbN 和 δ-NbN 的电子结构，发现 δʹ-NbN 比 δ-NbN

的共价性更强。与 δ-NbN 涂层相比，δʹ-NbN 涂层具

有更高的硬度。 

NbN 涂层相结构一般采用 N2 分压或氮气流量比

控制，可成功制备单相的立方 δ-NbN 或六方 δʹ-NbN，

然而 NbN 涂层的相结构控制工艺仍存在争议。Wen

等[9]使用 Si 基底，控制氮气流量在 5~60 mL/min 范围

内制备 NbN 涂层，发现高 N2/Ar 流量比制备的 NbN

涂层呈现六方相。而 Qi 等[10]的结果正好与之相反，

在低 N2/Ar 流量比下涂层主要呈现六方相。 

近年来，高功率脉冲磁控溅射技术（High Power 

impulse Magnetron Sputtering，HiPIMS）作为一种最

具前景的能量沉积技术，得到迅速发展，高功率脉冲

磁控溅射具有高离化率特征，这有助于控制涂层生长

并均匀沉积复杂结构涂层[11]。高功率调制脉冲磁控溅

射（Modulated Pulsed Power Magnetron Sputtering，

MPPMS）是一种改进的高功率脉冲磁控溅射技术，

对涂层生长具有更大的调控空间。MPPMS 电源输出

的长脉冲，亦称宏脉冲，其脉宽更长，脉冲功率略低，

波形和幅度可以由微脉冲占空比进行分段式控制和

调节。 

Lin 等[12]使用高功率深振荡脉冲磁控溅射技术制

备了 TiO2 涂层，通过微脉冲占空比控制放电峰值功

率从 47 kW 增加到 231 kW，得到 TiO2 涂层由锐钛矿

结构转变为金红石结构。Myers 等[13]使用高功率调制

脉冲磁控溅射技术沉积 Ta 涂层，通过对涂层的厚度

进行控制，Ta 涂层由 β 相转变为 α 相。Greczynski

等 [14]使用高功率脉冲磁控溅射和直流磁控溅射双靶

溅射沉积 TiAlN 涂层，通过改变靶材的溅射模式，使

TiAlN 涂层的相结构发生转变。 

本文采用高功率调制脉冲磁控溅射，研究了高功

率调制脉冲特征工艺参数充电电压、微脉冲占空比与

负偏压对 NbN 涂层相结构的影响，明确了工艺参数

对沉积 NbN 涂层相结构和力学性能的影响规律。 

1  实验 

图 1 给出了四靶闭合场高功率调制脉冲磁控溅

射系统简图，系统配置以 90°均布的 4 个可独立控制

非平衡磁控阴极，相邻阴极磁极相反，形成闭合回路

磁路，可以提高等离子体密度和涂层沉积速率。实验

采用尺寸为 440 mm×140 mm×8 mm的纯 Nb（99.95%）

靶材，磁控阴极由 Zpulser AXISTM 高功率调制脉冲磁 
 

 
 

图 1  四靶闭合场非平衡磁控溅射系统简图 
Fig.1 Schematic structure of unbalanced magnetron  

sputtering system in four target closed field 
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控溅射电源控制，采用手动模式，微脉冲宽度为

750 μs。当腔室本底真空优于 2.0×104 Pa 后，引入纯

度为 99.99%的氩气和氮气，其流量分别为 64 mL/min

和 16 mL/min，溅射气压控制在 0.3 Pa。实验中通过

调节充电电压、微脉冲占空比和负偏压沉积 NbN 涂

层，微脉冲占空比通过调节微脉冲强离化阶段开启时

间控制。基片架与靶面平行，靶基距为 100 mm。实

验采用 AISI 304 不锈钢和 Si(100)两种基片，基片在

放入沉积腔室前，于丙酮和无水乙醇中各超声清洗至

少 15 min。在实验前，使用脉冲偏压电源在 2.5 Pa、

350 V 下溅射刻蚀基片表面 20 min，频率是 100 kHz，

占空比为 10%。在溅射前，靶材需溅射清洗 2 min。 

放电波形由 Tektronix TDS2014C 示波器记录，

如图 2 所示，宏脉冲的弱离化阶段为 250 μs，强离化

阶段为 500 μs。其中，强离化阶段微脉冲开启时间是

主要影响工艺的微脉冲占空比，强离化阶段微脉冲开

启时间由 7 μs 增加至 9 μs，微脉冲占空比由 41%增

至 47%。每个放电参数取 10 个记录数据的平均值，

即表 1 中列出的峰值电压 Vp、峰值电流 Ip、峰值功率

Pp 和平均功率 Pa。采用日本岛津 LabX XRD-6000 X

射线衍射仪（XRD），对不锈钢基片上沉积的 NbN

涂层的相结构进行表征。采用 ZEISS SUPRA 55-32-76

型扫描电子显微镜（SEM），观察涂层样品的截面生

长形貌。NbN 涂层的纳米硬度和模量采用 MTS  
 
 

Nanoindenter XPTM 纳米压痕仪测量，并通过 Oliver 

Pharr 法计算，每个涂层的测量结果均为至少 9 个有

效测量点的平均值。采用 Surfcorder ET4000M 表面轮

廓仪测量 Si 衬底的曲率变化，通过 Stoney 方程计算

得到 NbN 涂层的残余应力[15]。NbN 涂层的韧性采用

带有金刚石压头的维氏硬度计进行表征，载荷为

1000 mN。涂层失效主要通过压痕产生的径向裂纹衡

量，并采用 ZEISS SUPRA 55-32-76 型扫描电子显微

镜（SEM）对涂层的压痕进行观察和分析。 
 

 
 

图 2  典型的 MPPMS 放电曲线图 
Fig.2 Typical MPPMS discharge curve, including a 250 μs weak 
ionization stage and a 500 μs strong ionization stage constituted 

by adjusting the micro-pulse switching time (τon/τoff) 

表 1  MPPMS 的放电参数 
Tab.1 Discharge parameters of MPPMS 

τoff/μs τon/μs 

No. 
Charging 
voltage/V 

Deposition 
time/s 

Vp/V Ip/A Pp/kW Pa/kW
Macropulse 
frequency

/Hz 

Weak 
ionization 

region

Strong 
ionization 

region 

Weak 
ionization 

region 

Strong 
ionization 

region 

Bias 
voltage 

/V 

1 380 5400 389.35 31.11 12.11 0.39 75 34 10 6 7 0 

2 380 5400 405.39 59.44 24.09 0.72 75 34 10 6 8 0 

3 380 5400 419.8 69.3 29.1 0.80 75 34 10 6 9 0 

4 360 5400 414.95 43.92 18.2 0.48 75 34 10 6 9 0 

5 370 5400 413 64.83 26.77 0.76 75 34 10 6 9 0 

6 380 5400 414 86.4 35.8 0.94 75 34 10 6 9 30 

7 380 5400 418.43 88.05 36.85 0.99 75 34 10 6 9 50 

 

2  结果及讨论 

2.1  NbN 涂层的结构和形貌 

图 3 给出了不同微脉冲占空比、充电电压和负偏

压下 MPPMS 沉积 NbN 涂层的 XRD 图谱。微脉冲开

启时间（τon）由 7 μs 增加至 9 μs，微脉冲占空比由

41%增至 47%。NbN 涂层是由 δ-NbN 和 δʹ-NbN 组成，

当 τon=8 μs 时，δ-NbN (200)衍射峰不明显，说明 δ-NbN

的存在条件更苛刻。相应地，通过改变充电电压制备

的 NbN 涂层呈现与改变微脉冲占空比的涂层相似的

规律，当充电电压为 370 V 时，δ-NbN (200)衍射峰几

乎消失，如图 3b 所示。而当施加负偏压后，制备的

NbN 涂层则只呈现 δʹ-NbN(101
–
0)，如图 3c 所示。 

常规磁控溅射一般仅能通过气压和温度对溅射

涂层的力学性能进行控制。Benkahoul 等[16]通过控制

分压和基体温度制备 NbNx涂层，发现立方 δ-NbN 仅

在 0.61≤x<0.98 时出现，而当 0.98≤x≤1.06 时，涂

层则由 δ-NbN 和 δʹ-NbN 组成。Öğüt 和 Rabe[17]通过

第一原理计算了 δ-NbN、ε-NbN 和 δʹ-NbN 三种结构

总能量，发现立方 δ-NbN 相从能量角度考虑是最不

宜形成的结构。Ivashchenko 等[4]进一步验证了这一结 
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图 3  不同工艺参数下 MPPMS 沉积 NbN 涂层的 XRD 衍射图 
Fig.3 XRD patterns of NbN coatings deposited by MPPMS under different deposition parameters:  

a) different micropulse duty cycles; b) different charging voltage; c) different negative bias voltage 
 

论，并发现 NbNx涂层仅在 x=1 的高温下形成或当 x<1

时的低温下形成立方 δ-NbN。而本文采用具有更多控

制维度的高功率调制脉冲磁控溅射沉积 NbN 涂层，

结果表明在不改变 N2/Ar 流量比和不加热时，微脉冲

开启时间 τon=8 μs、充电电压为 370 V，均不利于形

成立方 δ-NbN。这可能是由于工艺改变对电子温度

Te 和等离子密度 ne 均有影响，电子温度 Te 和等离子

密度 ne 的变化可一定程度上影响 NbN 涂层的相结 

构[18]。当微脉冲占空比和充电电压较低时，电子温度

Te 较高，结合 Anders[19]的区域结构带相图，可溅射

粒子动能的转化温度会提高，因而有利于形成立方

δ-NbN。当微脉冲占空比和充电电压较高时，等离子

密度 ne 升高，因平均自由程散射原因，应易形成非

化学计量比的低温下存在的立方 δ-NbN 相。而施加

偏压，NbN 更倾向于形成稳定的六方 δʹ-NbN 相。 

图 4 给出了不同微脉冲占空比、充电电压和负偏

压下 NbN 涂层截面 SEM 图，结果表明，所有的 NbN

涂层均呈现柱状晶结构，且提高微脉冲占空比、充电

电压和负偏压，制备的 NbN 涂层均更加致密。通常

来说，随着平均功率的增加，在相同沉积时间内，涂

层厚度随之增加，如图 4c、d 所示。然而本文中 NbN

涂层的厚度随着微脉冲开启时间和负偏压的增加而

减薄，如图 a、b、e、f 所示。一方面，可能是 HiPIMS

在放电过程中，峰值功率升高，靶材离化率一般也相

应升高，沉积到基底上的吸附原子可能会减少；另一

方面，平均功率的变化会直接影响靶表面中毒的进

程，进而引起沉积速率的变化。 

 

 
 

图 4  不同工艺参数下 NbN 涂层的截面 SEM 图 
Fig.4 Cross-sectional SEM patterns of NbN coatings under different deposition parameters 

  

2.2  NbN 涂层的力学性能 

图 5 给出了微脉冲占空比、充电电压和负偏压对

NbN 涂层硬度和弹性模量的影响。随着微脉冲开启时

间和充电电压的增加，微脉冲占空比由 41%增至

47%，NbN 涂层的硬度和弹性模量分别从 25 GPa 和

310 GPa 增加到 36 GPa 和 460 GPa，如图 5a、b 所示。

当负偏压从悬浮增加到30 V 时，涂层硬度由 36 GPa

降为 26 GPa。随着负偏压继续增加，涂层硬度几乎

保持不变。 
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图 5  不同工艺参数下 NbN 涂层的硬度和弹性模量 
Fig.5 Hardness and elastic modulus of NbN coatings under 

different deposition parameters: a) different micropulse  
duty cycles; b) different charging voltage;  

c) different negative bias voltage 
 

文中 NbN 涂层硬度的增加可能是涂层致密性和

形成的两相结构所致。Zhitomirsky 等[20]制备了 NbN

涂层，发现当涂层中存在 δ-NbN 和 Nb2N 两相结构时，

可以获得 42 GPa 的超高硬度。Wong 等[21]在负偏压

为100 V 时制备了 NbN 涂层，发现当涂层由 δ-NbN

和 δʹ-NbN 两相组成时，取得最高硬度 37.8 GPa。

Ferreira 等[22]利用深振荡磁控溅射技术沉积 CrN，随

着峰值功率的增加，涂层硬度从 21 GPa 增加到

28 GPa。当施加偏压后，NbN 涂层硬度和模量明显降

低，这可能是因为施加偏压后，涂层失去了两相结构

所致。随着微脉冲占空比和充电电压的增加，具有两

相结构的 NbN 涂层的硬度逐渐增加可能是由于涂层

致密性提高所致。 

图 6 给出了不同微脉冲占空比、充电电压和负偏

压下 NbN 涂层的残余应力曲线。所有涂层均呈现残

余压应力，涂层的残余应力随微脉冲开启时间和负偏

压的增加而增加，如图 6a、c 所示。但是，当充电电

压从 360 V 升到 380 V 时，NbN 涂层的残余应力先从

1.38 GPa 增至 2.76 GPa，随后降为 1.93 GPa，如图

5b 所示。 

 

 
 

图 6  不同工艺参数下 NbN 涂层的残余应力 
Fig.6 Residual stress of NbN coatings under different 

deposition parameters: a) different micropulse 
duty cycles; b) different charging voltage;  

c) different negative bias voltage 
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一般地，涂层的残余应力由本征应力、非本征应

力和热应力三部分组成[23]。由于未加热基片和 NbN

涂层存在相变，NbN 涂层的残余应力应该主要由本征

应力和非本征应力两部分组成。增加微脉冲占空比、

充电电压和负偏压，涂层的残余应力大致逐渐增加，

这是由于提高微脉冲占空比、充电电压和负偏压均可

以提高本征应力所致。而充电电压为 380 V 时，残余

应力降低，这可能是由于相变弛豫导致非本征应力的

变化所致。Wen 等[9]指出 NbN 涂层中的 δ-NbN 与

δʹ-NbN 相变可以受残余应力的影响，并认为相转变

驱动力源于两相转变吉布斯自由能和应变能。而应变

能的变化主要受残余应力的影响，高的残余应力有利

于 δʹ-NbN 相优先形成。 

图 7 给出了不同微脉冲占空比、充电电压和负偏

压下 NbN 涂层压痕形貌 SEM 图。1000 mN 载荷下，

所有 NbN 涂层形成的压痕均完整，未发现明显的膜

基分离，且仅在当微脉冲开启时间 τon=7 μs 时，NbN

涂层呈现径向裂纹。随着微脉冲开启时间由 7 μs 增加

至 9 μs，NbN 涂层的径向裂纹消失，在压痕边缘处出

现平行于压痕方向的环状裂纹，如图 7a、b 所示。充

电电压由 360 V 增加到 370 V，压痕边缘处的环状裂

纹逐渐减少，如图 7c、d 所示。引入负偏压，NbN 涂

层出现更多的环状裂纹，如图 7e、f 所示。一般地，

涂层的断裂韧性可以通过压痕法压出的径向裂纹长

度计算得到，径向裂纹越长，涂层韧性越差。当微脉

冲开启时间 τon=7 μs 时，由于存在径向裂纹，涂层韧

性最差。另一方面，环状裂纹的产生也在一定程度上

反映涂层的韧性[24]，故提高充电电压和施加偏压后，

涂层的韧性也降低。涂层的残余压应力、致密性以及

两相结构，是影响 NbN 涂层韧性的主要因素。高的

残余压应力可以提高裂纹扩展需要克服的应力，使涂

层的韧性提高[25]。而两相结构的形成也会阻碍裂纹扩

展而提高涂层的韧性[26]。施加负偏压后，NbN 涂层

仅由 δʹ-NbN 相组成，虽然涂层仍存在高的残余压应

力，但由于失去了两相结构，涂层的韧性仍降低，说

明两相结构是提高 NbN 涂层韧性的主要影响因素。 

 

 
 

图 7  不同工艺参数沉积 NbN 涂层的压痕 SEM 图 
Fig.7 SEM image of indentation on NbN coating deposited under different deposition parameters 

 

3  结论 

1）采用高功率调制脉冲磁控溅射技术沉积 NbN

涂层，控制强离化阶段微脉冲开启时间由 7 μs 增加至

9 μs，微脉冲占空比由 41%增至 47%，充电电压由

360 V 增加到 380 V，沉积的 NbN 涂层主要由 δ-NbN

和 δʹ-NbN 两相结构组成。施加负偏压后，NbN 涂层

主要呈现 δʹ-NbN(101
–
0)衍射峰。提高微脉冲占空比、

充电电压和负偏压，涂层均呈现致密的柱状晶结构。 

2）提高微脉冲占空比和充电电压，涂层的硬度

和模量分别由 25 GPa 和 310 GPa 增加至 36 GPa 和

460 GPa，残余应力由 1.25 GPa 增加到 2.76 GPa。而

提高偏压值至50 V，涂层硬度和模量分别由 36 GPa

和 460 GPa 降至 26 GPa 和 299 GPa，残余应力显著增

加，由 1.93 GPa 增加到 3.43 GPa。 

3）在 1000 mN 的载荷下，通过压痕裂纹评价涂

层韧性，NbN 涂层大都未出现径向裂纹，表面涂层具
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有较好的韧性。涂层的致密性、压应力和两相结构均

是影响涂层韧性的因素，提高涂层的致密性和压应力

均可以有效提高涂层韧性。而同时提高涂层的硬度和

韧性，NbN 涂层中的两相结构是关键。 
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