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摘要　利用选区激光熔化（ＳＬＭ）工艺成功制备了ＴｉＣ增强Ｔｉ基纳米复合块体材料，其中ＴｉＣ质量分数为３０％。

研究了激光线能量密度η（激光功率与扫描速率之比）对ＳＬＭ成形试件的表面形貌、致密度、微观组织及力学性能

的影响。结果表明，在η＝４００Ｊ／ｍ时，ＳＬＭ 成形试件表面较为光滑，成形致密度达到９５．５％，平均显微硬度为

７５０ＨＶ，增强体ＴｉＣ以细小层片状纳米结构均匀分布于Ｔｉ基体中。摩擦磨损试验表明，激光成形复合材料的摩

擦系数为０．２，远低于ＳＬＭ纯钛成形件（摩擦系数为１．２）。在较高激光线能量密度下（８００Ｊ／ｍ），因热裂纹产生和

增强体ＴｉＣ枝晶粗化，致使复合材料致密度、显微硬度及磨损性能下降。
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１　引　　言

钛及钛合金具有密度低、比强度高、耐蚀性好及

生物相容性强等特点，在航空航天、汽车和医疗等领

域中应用广泛［１］。但是钛及钛合金普遍硬度较低

０６０３０２４１
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（纯钛硬度为１５０～２００ＨＶ，钛合金一般不超过

３５０ＨＶ），耐磨性较差，限制了其广泛应用
［２］。为克

服上述缺点，通过在钛基体中复合陶瓷增强体，有望

提高基体的硬度和耐磨性。ＴｉＣ具有硬度、弹性模

量及抗拉强度高等优点，且其密度与钛相近（ρＴｉ＝

４．５１ｇ／ｃｍ
３，ρＴｉＣ＝４．９９ｇ／ｃｍ

３），热膨胀系数差异较

小（αＴｉ＝８．５×１０
－６／℃，αＴｉＣ＝７．４×１０

－６／℃），因此

ＴｉＣ是钛基复合材料较为理想的增强相
［３，４］。制备

ＴｉＣ陶瓷增强Ｔｉ基复合材料有望融合两者的优异

性能，以获得综合性能良好的新材料。

目前，制备陶瓷增强钛基复合材料主要采用传统

熔铸法、粉末冶金、机械合金化和自蔓延高温合成等，

但因传统工艺制备的复合材料中会出现增强体分布、

尺寸及形状不易控制，增强体与基体界面结合性差等

缺点，致使复合材料综合性能较差［５，６］。选区激光熔

化（ＳＬＭ）是新近发展的快速成形（ＲＭ）技术，能根据

零件的计算机辅助设计（ＣＡＤ）模型，利用激光热源直

接熔化处于松散状态的粉体材料成形任意形状的三

维零部件；而一般不需要或很少需要热处理强化或二

次熔浸等辅助工艺手段［７～１３］。经材料及工艺优化，一

次成形致密度可高达９９．５％，成形零件可直接满足实

际工业使用要求［１４～２１］。利用ＳＬＭ工艺有望获取其

他传统工艺难以制备的高致密度、形状复杂且组织独

特的复合材料零件［２２，２３］。

尽管如此，ＳＬＭ形成的动态激光熔池中涉及一

系列复杂的化学冶金和物理冶金现象，包含化学反

应，热量、质量及动量的多重传递等［２４，２５］，这无疑会

对复合材料增强相的分布、尺寸及形状的调控造成

困难。另一方面，ＳＬＭ工艺采用激光作为唯一的热

源而直接熔化粉末成形，故成形质量取决于激光与

粉末的作用机制，并受控于一系列工艺参数，如激

光功率犘、扫描速度狏、扫描间距犱、铺粉厚度犺等。

因此，有必要深入研究工艺参数对复合材料ＳＬＭ

成形过程及质量的影响。由于ＳＬＭ 工艺实质是激

光与物质直接相互作用，通过激光的吸收、反射、折

射等传递能量，使粉末温度升高直至熔化，因此

ＳＬＭ成形质量与激光能量输入有密切关系。ＳＬＭ

基于激光逐行扫描成形，粉体吸收能量大小主要取

决于犘和狏，可采用激光线能量密度η（η＝犘／狏）来综

合考虑犘和狏两者的影响
［２６］。本文在不同η条件

下，对高能球磨制备的 ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合粉末进行

ＳＬＭ成形实验，研究激光线能量密度对激光成形复

合材料致密化过程、显微组织及硬度、耐磨性的影响，

探讨其作用机制，优化ＳＬＭ成形工艺。

２　实　　验

２．１　实验材料

实验材料包括两种组分：质量分数为９９．９％的

Ｔｉ粉，平均粒度４５μｍ；质量分数为９９．８％的 ＴｉＣ

粉末，平均粒度１．５μｍ。将Ｔｉ，ＴｉＣ粉末按质量比

７∶３配制，置于德国Ｆｒｉｔｓｃｈ公司Ｐｕｌｖｅｒｉｓｅｔｔｅ６单罐

行星式高能球磨机中球磨，转速３００ｒ／ｍｉｎ，球料比

１０∶１，时间１０ｈ。球磨过程采用球磨２０ｍｉｎ，空冷

１０ｍｉｎ的方式，以避免罐内温度升高。经１０ｈ高能

球磨，形成等轴状复合粉末颗粒，平均粒径６μｍ。

复合粉末内部ＴｉＣ晶粒细化至１５ｎｍ，并均匀分布

在Ｔｉ基体中，形成典型的 ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合粉末；

粉末制备工艺及表征详见文献［２７］。

２．２　实验设备及方法

图１（ａ）为本研究所使用的ＳＬＭ 成形系统示意

图，主要包括高功率ＹＬＲ２００光纤激光器、保护气

氛装置、自动铺粉设备以及用于成形控制的计算机

系统。ＳＬＭ过程中，铺粉装置将一定厚度的粉末均

匀铺放在成形缸基板上，激光束根据零件ＣＡＤ模

型逐行扫描粉层的某一区域，以形成零件的一个水

图１ （ａ）ＳＬＭ工艺示意图，（ｂ）成形块体试样照片

Ｆｉｇ．１ （ａ）ＳｃｈｅｍａｔｉｃｏｆＳＬＭａｐｐａｒａｔｕｓ，（ｂ）ｐｈｏｔｏｇｒａｐｈｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｂｕｌｋｆｏｒｍｓａｍｐｌｅｓ

０６０３０２４２
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平方向二维截面；随后成形缸活塞下降一定距离，供

粉缸活塞上升相同距离，铺粉装置再次铺粉，激光束

开始依照零件第二层ＣＡＤ数据信息扫描粉末；如

此叠加，直至尺寸为９ｍｍ×９ｍｍ×９ｍｍ的块体

试样加工完毕，如图１（ｂ）所示。激光成形过程采用

Ａｒ气保护，Ａｒ气出气压力为３ｋＰａ，成形系统内Ｏ２

体积分数低于１０－５。ＳＬＭ 工艺参数如下：激光功

率８０Ｗ，扫描速率０．１～０．４ｍ／ｓ，扫描间距５０μｍ，

铺粉厚度５０μｍ。

对激光成形试样进行线切割获得横截面试样，

横截面垂直于激光扫描方向。依照规定程序对其打

磨及抛光，以获得金相分析试样。采用腐蚀剂 ＨＦ

（２ｍＬ），ＨＮＯ３（６ｍＬ），Ｈ２Ｏ（９２ｍＬ）溶液对试样进

行侵蚀，时间２５ｓ。利用ＱＵＡＮＴＡ２００型（加速电

压２０ｋＶ）扫描电镜（ＳＥＭ）和ＬＥＯ１５５０型（加速电

压为５ｋＶ）场发射扫描电镜（ＦＥＳＥＭ）对试样表面

形貌及横截面显微组织进行观察。试样显微硬度利

用 ＨＶＳ５０型数显维氏硬度计测定，载荷０．１９６Ｎ

（２０ｇ），保载时间２０ｓ。摩擦磨损实验利用ＨＴ５００

高温摩擦仪在室温下测定，载荷３Ｎ，摩擦时间

１５ｍｉｎ。对磨材料为ＧＣｒ１５钢球，直径３ｍｍ，平均

硬度 ＨＲＣ６０，钢球转动速度１０ｍ／ｍｉｎ，转动半径

３ｍｍ。用于磨损试验的试样是经打磨抛光的横截

面试样，取样方向垂直于激光扫描方向。利用

ＱＵＡＮＴＡ２００型ＳＥＭ 观察试样磨损痕迹。激光

成形试样致密度利用 Ａｒｃｈｉｍｅｄｅｓ原理测算；在用

Ａｒｃｈｉｍｅｄｅｓ方法测量其体积时，所有试样外表面均

经打磨及抛光，以降低激光成形试样表面形态差异

所引起的测量误差。

３　结果与讨论

３．１　激光成形件表面形貌

图２为不同η下（犘＝８０Ｗ，狏＝０．４，０．３，０．２，

０．１ｍ／ｓ）成形件表面形貌。可见，成形件表面形貌

随η的增加（通过降低扫描速度），发生显著的变化。

当η为２００Ｊ／ｍ时，即在较高的扫描速率下，成形试

件表面球化现象非常严重，形成大量的球状颗粒，平

均直径约为１５０μｍ，致使成形表面具有明显的大尺

寸孔隙［图２（ａ）］；此即ＳＬＭ 特有的冶金缺陷

球化效应［２８］。究其原因，当扫描速率过大时，激光

能量密度亦较低，粉末熔化生成的液相粘度较高，来

不及有效铺展，且此时熔池具有较高的不稳定性，容

易分裂出现球化现象。当η增加至２６７Ｊ／ｍ时，随

着扫描速率的降低，成形试件表面球化现象得到了

一定程度的抑制，仅出现一定数量尺寸较大的球化

颗粒以及少量孔隙［图２（ｂ）］。这是由于激光能量

密度的增加使得液相量增加，形成的熔池较为稳定，

逐渐抑制了球化倾向。当η增加至４００Ｊ／ｍ 时，

ＳＬＭ试件呈现致密、平滑的表面，球化现象明显抑

制，表面致密度及均匀性达到最佳［图２（ｃ）］。此

时，粉末颗粒吸收了足够的激光能量，完全熔化生成

适量的液相，且熔体粘度和表面张力得以降低。这

有利于熔池内熔体顺利流动及铺展，熔体不容易发

生断裂，从而形成连续均匀的激光扫描线，抑制球化

现象的发生；而相邻扫描线之间有效粘接，也使得成

形件表面致密光滑。当η过大时（８００Ｊ／ｍ），尽管激

光成形表面的球化现象完全消失，但在试样表面产生

了连续的微裂纹［图２（ｄ）］，导致组织致密度下降。由

文献［２９］可知，熔体凝固时的收缩速率可表示为

ｄ（Δ犔／犔０）

ｄ狋
＝
Δ犘犠
２犚μ

， （１）

式中Δ犘为熔池毛细管力，犚为晶粒半径，犠 为液相

浓度，μ为液体粘度。根据文献［２６］，μ可表示为

μ＝
１６

１５

犿

槡犽犜γｌｓ， （２）

式中犿为原子质量，犽为玻尔兹曼常数，γｌｓ为固液界

图２ 不同线能量密度下ＳＬＭ成形件表面形貌。（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

Ｆｉｇ．２ ＳＥＭｉｍａｇｅｓｓｈｏｗｉｎｇｓｕｒｆａｃｅｓｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｐａｒｔｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｓｅｒｅｎｅｒｇｙｄｅｎｓｉｔｉｅｓ．

（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ
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面张力。当η过大时（８００Ｊ／ｍ），致使熔池中液相温

度犜增加，降低了液相粘度，从而加快了熔体凝固

过程的收缩速率，致使凝固组织中残留过多的热应

力，并最终在凝固试样中产生大量的热裂纹，降低

ＳＬＭ成形致密度。由以上分析可知，在η为４００Ｊ／ｍ

时（犘＝８０Ｗ，狏＝０．２ｍ／ｓ），ＳＬＭ 试件表面平整光

滑，球化效应明显抑制，且成形致密度高。

３．２　成形件致密化过程

图３为不同线能量密度下ＳＬＭ成形件横截面显

微组织。ＳＬＭ成形致密度随激光线能量密度的变化

如图４所示。由于ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合粉末ＳＬＭ成形

涉及完全熔化 凝固成形机制，因此激光熔池中液相

表面张力、粘度、流变特性等（主要受线能量密度影

响），将直接影响凝固组织的致密化特征（如组织连续

性、孔隙尺寸和形状、显微裂纹等）。当η为２００Ｊ／ｍ

时，ＳＬＭ成形试件截面上孔隙尺寸较大，形状基本为

近圆形，液相凝固组织的连续性较差［图３（ａ）］；此

时，ＳＬＭ试件密度仅为理论密度的８５．１％（图４）。

究其原因，激光线能量密度过低，导致激光熔池中液

相量偏少且粘度较高，液相不足以有效铺展，很难形

成连续的凝固组织，致使大量孔隙残留在成形件中。

随着η增至２６７Ｊ／ｍ，ＳＬＭ 试件的凝固组织连续性

得到一定程度的改善，截面上分布有少量微小孔隙

［图３（ｂ）］；此时试件致密度亦提高到理论密度的

８７．５％。由于激光线能量密度的提高，熔池温度升

高，粉末熔化形成的液相量增大，且熔体粘度也随温

度升高而降低，液相能充分流动及铺展，使得凝固组

织致密度提高。当η继续增至适宜值４００Ｊ／ｍ时，

ＳＬＭ试件截面无明显孔隙，凝固组织的连续性及均

匀性显著提高［图３（ｃ）］，成形致密度达理论密度的

９５．５％。此时，激光能量密度足够大，熔池中熔体流

动速度提升，液相均匀铺展，激光扫描线之间形成连

续、均匀的冶金结合，进而显著提高试件致密度。然

而，当η增至８００Ｊ／ｍ时，ＳＬＭ 试件致密度下降为

理论密度的８９．２％，试件横截面上出现一系列显微

裂纹，此横截面裂纹长度为数毫米［图３（ｄ）］。原因

在于，熔池温度犜 过度增加，致使熔池中熔体粘度

继续降低，增加了液 固转变时凝固组织的收缩速

率，致使其内部残留过多的热应力，而在最终的凝固

试样中热应力将释放，导致产生热裂纹，降低成形致

密度。

图３ 不同线能量密度下ＳＬＭ试样的横截面显微组织。（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，

（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

Ｆｉｇ．３ ＣｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｐａｒｔｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｓｅｒｅｎｅｒｇｙｄｅｎｓｉｔｉｅｓ．（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，

（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

图４ ＳＬＭ成形件致密度随激光线能量密度的变化

Ｆｉｇ．４ ＶａｒｉａｔｉｏｎｏｆｄｅｎｓｉｔｉｅｓｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄ

ｓａｍｐｌｅｓｗｉｔｈｌａｓｅｒｌｉｎｅａｒｅｎｅｒｇｙｄｅｎｓｉｔｉｅｓ

３．３　微观组织

图５为不同线能量密度下ＳＬＭ 成形复合材料

的微观组织。可见，随激光能量密度的改变，成形组

织中增强相 ＴｉＣ的形态及其分布发生明显变化。

在η≤４００Ｊ／ｍ条件下，ＴｉＣ均具有相当细化的显微

结构，其形状由起始颗粒形态转变为层片状或羽毛

状微细结构［图５（ａ）～（ｃ）］。在更高放大倍数下

（５００００倍）对ＴｉＣ增强相进行ＦＥＳＥＭ 表征发现，

层片状ＴｉＣ在其厚度方向上的尺寸均小于１００ｎｍ，

具有典型的纳米结构（图６）。比较其分布状态可发

现，η为较低的２００Ｊ／ｍ时，ＴｉＣ增强相出现一定程

度的团聚现象［图５（ａ）］；随η增至４００Ｊ／ｍ，纳米尺

度的ＴｉＣ增强相分布最为均匀［图５（ｃ）］。而当η

继续增至８００Ｊ／ｍ时，ＴｉＣ增强相呈现发达的树枝

晶状，其晶体结构明显粗化［图５（ｄ）］。
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图５ 不同激光能量密度下ＳＬＭ成形试样的微观组织。（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，

（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

Ｆｉｇ．５ ＦＥＳＥＭｉｍａｇｅｓｓｈｏｗｉｎｇｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｐａｒｔｓａｔｖａｒｉｏｕｓｌａｓｅｒ

ｅｎｅｒｇｙｄｅｎｓｉｔｉｅｓ．（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

图６η＝４００Ｊ／ｍ条件下形成的ＴｉＣ纳米结构

Ｆｉｇ．６ ＮａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆＴｉＣｆｏｒｍｅｄａｔη＝４００Ｊ／ｍ

　　由于ＳＬＭ工艺是一个完全熔化和凝固的冶金过

程，所以ＴｉＣ增强相的形成以溶解 析出机制为主。

在高能量激光束作用下，ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合粉末被迅

速加热并完全熔化，形成具有一定形状的熔池。因激

光能量密度呈高斯分布，故熔池中心及边缘将形成明

显的温度梯度。熔池中化学浓度梯度及温度梯度的

共同 作 用，致 使 形 成 表 面 张 力 梯 度 及 相 应 的

Ｍａｒａｎｇｏｎｉ流，并产生液相毛细管力
［２４，２６］。在动态激

光束移离作用区域后，熔池进入快速冷却阶段。在熔

池冷却过程中，ＴｉＣ由于具有较高的熔点（３５２３Ｋ）优

先形核析出，析出的增强相ＴｉＣ形态主要受凝固条

件的影响。激光作用下，熔体温度梯度极大（达

１０６Ｋ／ｓ
［３０］），ＴｉＣ形核后来不及长大，形成大量细化

的纳米结构（图６）。在η为４００Ｊ／ｍ时，激光能量

输入充分，液相生成量及其粘度均较为适宜，凝固析

出纳米结构ＴｉＣ增强相能在 Ｍａｒａｎｇｏｎｉ流和毛细

管力作用下充分重排，形成较为均匀的分布状态

［图５（ｃ）］。在η较低（２００Ｊ／ｍ）时，由于激光熔化

粉层生成的液相量较少，且液相凝固时间短，不利于

液相充分流动，ＴｉＣ析出相重排率低，导致成形组织

中出现增强相团聚［图５（ａ）］。但当激光线能量密

度增至８００Ｊ／ｍ时，熔池吸收能量明显增加，在凝固

过程中，晶体生长动力学特征明显，形成发达的枝晶

组织［图５（ｄ）］。

３．４　显微硬度

图７为激光成形件截面上的显微硬度变化。可

见，在不同激光线能量密度下，ＳＬＭ成形件显微硬度呈

现与致密度相似的变化趋势。在η为４００Ｊ／ｍ时，平均

硬度值最高，为７５０ＨＶ。这是因为具有细小纳米结构

的ＴｉＣ增强体在Ｔｉ基体中分布均匀，且试样致密度很

高［图３（ｃ），图５（ｃ）］。而在η较低（２００Ｊ／ｍ）时，因

ＳＬＭ成形件内部孔洞较多，致密度降低，故成形件显

微硬度较低。在η过高（８００Ｊ／ｍ）时，由于试样内部

出现显微裂纹，也导致材料致密度下降，降低显微硬

度值。

图７ 激光能量密度对ＳＬＭ成形件显微硬度的影响

Ｆｉｇ．７ Ｅｆｆｅｃｔｏｆｌａｓｅｒｅｎｅｒｇｙｄｅｎｓｉｔｙｏｎｍｉｃｒｏｈａｒｄｎｅｓｓ

ｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｐａｒｔｓ

３．５　摩擦磨损性能分析

图８为不同激光线能量密度下ＳＬＭ 试样横截

面摩擦系数随时间的变化曲线。在相同ＳＬＭ 工艺

条件下制备纯 Ｔｉ试件，以比较摩擦磨损性能。可

见，所有ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合材料试件的摩擦系数（最

高为０．６）明显低于ＳＬＭ 成形 Ｔｉ试件（平均值为

１．２）；这说明ＳＬＭ 成形ＴｉＣ增强复合材料的耐磨

性有明显提高。在η为４００Ｊ／ｍ时，复合材料试件

摩擦系数最小，平均值为０．２，且摩擦系数比较稳

定，波动范围很小。这主要得益于ＳＬＭ 过程中，纳

米增强相ＴｉＣ通过液相直接析出，具有原位自生的
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特点，界面清洁，无杂质污染，组织分布细小均匀，且

ＴｉＣ硬度较高（约３０００ＨＶ），能起到弥散强化和细

晶强化的作用［３１，３２］。

图８ ＳＬＭ成形件摩擦系数随测试时间的变化曲线

Ｆｉｇ．８ ＶａｒｉａｔｉｏｎｓｏｆｆｒｉｃｔｉｏｎｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄ

ｐａｒｔｓａｓａｆｕｎｃｔｉｏｎｏｆｔｅｓｔｔｉｍｅ

图９为不同激光线能量密度下ＳＬＭ成形试样摩

擦磨损形貌。可见，在低η条件下（２００Ｊ／ｍ），摩擦

表面出现明显的犁沟，且犁沟较深［图９（ａ）］。随η增

大，犁沟痕迹逐渐细化［图９（ｂ）］。当η增至４００Ｊ／ｍ

时，已无明显犁沟，而是呈现较为光滑的摩擦表面

［图９（ｃ）］。这表明，随着线能量密度的增加，复合材料

试件的磨损机制由明显的犁削磨损，逐渐转变为轻微

的表面粘着磨损［３３］。在η较低（２００Ｊ／ｍ）时，虽然复合

材料组织中形成了微细结构ＴｉＣ增强体［图５（ａ）］，但

因成形试件致密度较低［图３（ａ）］，且在凝固过程中

增强体发生团聚［图５（ａ）］，使得复合材料在磨损过

程中增强体 ＴｉＣ容易从基体中脱离并加剧材料的

磨损，所以复合材料耐磨性较差。在η为４００Ｊ／ｍ

时，因复合材料成形致密度高［图３（ｃ）］，且纳米结

构的 ＴｉＣ增强体在基体中分布很均匀［图５（ｃ），

图６］，在磨损过程中ＴｉＣ有效支撑基体，提高了基

体材料的耐磨性。然而在η为８００Ｊ／ｍ时，摩擦表

面出现严重的剥层磨损［图９（ｄ）］；这是由于激光成

形复合材料中形成了典型的枝晶组织［图５（ｄ）］，在

磨损过程中相对粗大的枝晶容易碎裂，致使材料耐

磨性下降。

图９ 不同线能量密度下激光成形件的摩擦表面形貌。（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

Ｆｉｇ．９ ＳＥＭｉｍａｇｅｓｓｈｏｗｉｎｇｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｗｏｒｎｓｕｒｆａｃｅｓｏｆＳＬＭｐｒｏｃｅｓｓｅｄｐａｒｔｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｓｅｒｌｉｎｅａｒｅｎｅｒｇｙ

ｄｅｎｓｉｔｉｅｓ．（ａ）η＝２００Ｊ／ｍ，（ｂ）η＝２６７Ｊ／ｍ，（ｃ）η＝４００Ｊ／ｍ，（ｄ）η＝８００Ｊ／ｍ

４　结　　论

１）采用ＳＬＭ工艺成功制备了ＴｉＣ／Ｔｉ块体纳米

复合材料。在η为４００Ｊ／ｍ时，ＳＬＭ成形试件表面平

整、光滑，致密度较高，为理论密度的９５．５％，ＴｉＣ增

强体以细小层片状纳米结构均匀分布在基体中。

２）ＳＬＭ成形 ＴｉＣ／Ｔｉ复合材料平均硬度可达

７５０ＨＶ，摩擦系数平均值为０．２，远低于ＳＬＭ成形

纯钛试件（摩擦系数平均值１．２），具有优良的耐磨

性能。

３）在较高η（８００Ｊ／ｍ）下，由于热裂纹的产生和

增强体 ＴｉＣ枝晶的粗化，使得复合材料的致密度、

显微硬度及耐磨性能下降。

参 考 文 献
１Ｓ．Ｒａｎｇａｎａｔｈ．Ａｒｅｖｉｅｗｏｎｐａｒｔｉｃｕｌａｔｅｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄｔｉｔａｎｉｕｍｍａｔｒｉｘ

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ［Ｊ］．犑．犕犪狋犲狉犻犪犾狊犛犮犻犲狀犮犲，１９９７，３２（１）：１～１６

２Ｈｅ Ｌｉｊｉａｎ， Ｚｈａｎｇ Ｘｉａｏｎｏｎｇ． Ｒｅｃｅｎｔ ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｏｎ ｓｕｒｆａｃｅ

ｔｒｅａｔｍｅｎｔｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｅｓｏｆｔｉｔａｎｉｕｍ ａｎｄｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙｓ ［Ｊ］．

犛犺犪狀犵犺犪犻犕犲狋犪犾狊，２００５，２７（３）：３９～４５

　 何利舰，张小农．钛及钛合金的表面处理技术新进展［Ｊ］．上海

金属，２００５，２７（３）：３９～４５

３ＣｈｅｎＹａｏ，ＷａｎｇＨｕａｍｉｎｇ．ＷｅａｒｒｅｓｉｓｔａｎｃｅｏｆｌａｓｅｒｃｌａｄＴｉＣ

ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄＦｅＡｌｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓ［Ｊ］．犚犪狉犲

犕犲狋犪犾犕犪狋犲狉犻犪犾狊犪狀犱犈狀犵犻狀犲犲狉犻狀犵，２００３，３２（１０）：８４０～８４３

　 陈　瑶，王华明．激光熔覆ＴｉＣ增强ＦｅＡｌ金属间化合物基复合

材料涂层磨损性研究［Ｊ］．稀有金属材料与工程，２００３，３２（１０）：

８４０～８４３

４ＸｕＮｉｎｇ，ＺｈａｎｇＱｕｎｌｉ，ＹａｏＪｉａｎｈｕａ．Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｉｎｓｉｔｕ

ｓｙｎｔｈｅｓｉｓＴｉＣｈａｒｄｅｎｅｄｃｏａｔｉｎｇｂｙｌａｓｅｒｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲

犑．犔犪狊犲狉狊，２０１０，３７（１０）：２６５３～２６５７

　 徐　柠，张群莉，姚建华．激光原位反应制备ＴｉＣ强化涂层的显

微结构［Ｊ］．中国激光，２０１０，３７（１０）：２６５３～２６５７

５ＬüＷｅｉｊｉｅ．Ａｎｏｖｅｒｖｉｅｗｏｎｔｈｅｒｅｓｅａｒｃｈｏｆｉｎｓｉｔｕｔｉｔａｎｉｕｍｍａｔｒｉｘ

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ［Ｊ］．犕犪狋犲狉犻犪犾狊犆犺犻狀犪，２０１０，２９（４）：４１～４８

　 吕维洁．原位自生钛基复合材料研究综述［Ｊ］．中国材料进展，

２０１０，２９（４）：４１～４８

６ＰｅｎｇＤｅｌｉｎ，ＺｈａｏＬｕｈｕａ，ＤｕＬｉｍｉｎｇ．Ｔｈｅｐｒｏｇｒｅｓｓｉｎｒｅｓｅａｒｃｈ

０６０３０２４６



孟广斌等：　选区激光熔化制备块体ＴｉＣ／Ｔｉ纳米复合材料的成形工艺及性能

ｏｎｃｅｒａｍｉｃｐａｒｔｉｃｕｌａｔｅｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄｔｉｔａｎｉｕｍｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ［Ｊ］．

犜犻狋犪狀犻狌犿犐狀犱狌狊狋狉狔犘狉狅犮犲狊狊，２０１０，２７（２）：１～７

　 彭德林，赵璐华，杜立明．陶瓷颗粒增强钛基复合材料的研究进

展［Ｊ］．钛工业进展，２０１０，２７（２）：１～７

７ＧｕＤｏｎｇｄｏｎｇ，ＳｈｅｎＹｉｆｕ．ＥｆｆｅｃｔｓｏｆＬａ２Ｏ３ａｄｄｉｔｉｏｎｏｎｓｔｒｕｃｔｕｒｅ

ａｎｄｆｏｒｍｉｎｇｐｒｏｐｅｒｔｙｏｆｌａｓｅｒｓｉｎｔｅｒｅｄ （ＷＣＣｏ）ｐ／Ｃｕ ｍｅｔａｌ

ｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ［Ｊ］．犃犮狋犪犕犲狋犪犾犾狌狉犵犻犮犪犛犻狀犻犮犪，２００７，４３（９）：

９６８～９７６

　 顾冬冬，沈以赴．添加Ｌａ２Ｏ３ 对激光烧结（ＷＣＣｏ）ｐ／Ｃｕ金属基

复合材料组织和成形性能的影响［Ｊ］．金属学报，２００７，４３（９）：

９６８～９７６

８ＺｈａｎｇＤｏｎｇｙｕｎ．Ｍｏｄｅｌｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇｐｒｏｃｅｓｓｆｒｏｍａｌｕｍｉｎｕｍ

ａｌｌｏｙｓｕｓｉｎｇｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００７，

３４（１２）：１７００～１７０４

　 张冬云．采用区域选择激光熔化法制造铝合金模型［Ｊ］．中国激

光，２００７，３４（１２）：１７００～１７０４

９ＣｈｅｎＧｕａｎｇｘｉａ，ＺｅｎｇＸｉａｏｙａｎ，ＷａｎｇＺｅｍｉｎ犲狋犪犾．．Ｒｅｓｅａｒｃｈｏｎ

ｒａｐｉｄｐｒｏｔｏｔｙｐｉｎｇｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙｏｆｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒ ｍｅｌｔｉｎｇ ［Ｊ］．

犕犪犮犺犻狀犲犜狅狅犾牔 犎狔犱狉犪狌犾犻犮狊，２０１０，３８（１）：１～４

　 陈光霞，曾晓雁，王泽敏 等．选择性激光熔化快速成型工艺研究

［Ｊ］．机床与液压，２０１０，３８（１）：１～４

１０ＷｕＷｅｉｈｕｉ，ＹａｎｇＹｏｎｇｑｉａｎｇ，ＷａｎｇＤｉ犲狋犪犾．．Ｒｅｓｅａｒｃｈｏｎ

ｖａｒｉａｂｌｅｄｅｎｓｉｔｙｒａｐｉｄｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇｐｒｏｃｅｓｓｂａｓｅｄｏｎｓｅｌｅｃｔｉｖｅ

ｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２０１０，３７（７）：

１８７９～１８８４

　 吴伟辉，杨永强，王　迪 等．选区激光熔化变密度快速制造工艺

研究［Ｊ］．中国激光，２０１０，３７（７）：１８７９～１８８４

１１ＹａｎｇＹｏｎｇｑｉａｎｇ，ＬｕｏＺｉｙｉ，ＳｕＸｕｂｉｎ犲狋犪犾．．Ｓｔｕｄｙｏｎｐｒｏｃｅｓｓ

ａｎｄ ｅｆｆｅｃｔｉｖｅ ｆａｃｔｏｒｓ ｏｆ ｓｔａｉｎｌｅｓｓ ｓｔｅｅｌ ｔｈｉｎｗａｌｌ ｐａｒｔｓ

ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｅｄｂｙｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，

２０１１，３８（１）：０１０３００１

　 杨永强，罗子艺，苏旭彬 等．不锈钢薄壁零件选区激光熔化制造

及影响因素研究［Ｊ］．中国激光，２０１１，３８（１）：０１０３００１

１２Ｙａｎｇ Ｙｏｎｇｑｉａｎｇ，Ｈｅ Ｘｉｎｇｒｏｎｇ，Ｗｕ Ｗｅｉｈｕｉ犲狋犪犾．．Ｄｉｒｅｃｔ

ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇｏｆｃｕｓｔｏｍｉｚｅｄｏｒｔｈｏｐｅｄｉｃｓｓｕｒｇｅｒｙｏｒｉｅｎｔｉｎｇｍｏｄｅｌ

ｂｙｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００９，３６（９）：

２４６０～２４６４

　 杨永强，何兴容，吴伟辉 等．选区激光熔化直接成型个性化骨科

手术模板［Ｊ］．中国激光，２００９，３６（９）：２４６０～２４６４

１３Ｆａｎ Ｊｉｎｊｕｎ，Ｚｈａｏ Ｊｉａｎｆｅｎｇ． Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ

ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｓａｍｐｌｅｓｐｒｅｐａｒｅｄｂｙｄｉｒｅｃｔｌａｓｅｒｍｅｔａｌｓｉｎｔｅｒｉｎｇｗｉｔｈ

ＦＧＨ９５ａｌｌｏｙｓ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２０１１，３８（１）：０１０３００３

　 凡进军，赵剑峰．激光直接烧结ＦＧＨ９５合金的微观组织与性能

［Ｊ］．中国激光，２０１１，３８（１）：０１０３００３

１４ＺｈａｎｇＹｏｎｇｚｈｏｎｇ，ＨｕａｎｇＣａｎ，ＷｕＦｕｙａｏ犲狋犪犾．．Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ

ａｎｄｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｌａｓｅｒｄｉｒｅｃｔｄｅｐｏｓｉｔｅｄＴＡ１２ｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙ［Ｊ］．

犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００９，３６（１２）：３２１５～３２１９

　 张永忠，黄　灿，吴复尧 等．激光熔化沉积ＴＡ１２钛合金的组织

及性能［Ｊ］．中国激光，２００９，３６（１２）：３２１５～３２１９

１５Ｗａｎｇ Ｄｉ，Ｙａｎｇ Ｙｏｎｇｑｉａｎｇ，Ｈｕａｎｇ Ｙａｎｌｕ犲狋犪犾．．Ｄｅｎｓｉｔｙ

ｉｍｐｒｏｖｅｍｅｎｔｏｆｍｅｔａｌｐａｒｔｓｄｉｒｅｃｔｌｙｆａｂｒｉｃａｔｅｄｖｉａｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒ

ｍｅｌｔｉｎｇ［Ｊ］．犑．犛狅狌狋犺犆犺犻狀犪犝狀犻狏犲狉狊犻狋狔狅犳犜犲犮犺狀狅犾狅犵狔，２０１０，

３８（６）：１０７～１１１

　 王　迪，杨永强，黄延禄 等．选区激光熔化直接成形金属零件致

密度的改善［Ｊ］．华南理工大学学报，２０１０，３８（６）：１０７～１１１

１６Ｗａｎｇ Ｈｕａｍｉｎｇ，ＺｈａｎｇＳｈｕｑｕａｎ，ＷａｎｇＸｉａｎｇｍｉｎｇ．Ｐｒｏｇｒｅｓｓ

ａｎｄｃｈａｌｌｅｎｇｅｓｏｆｌａｓｅｒｄｉｒｅｃｔｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇｏｆｌａｒｇｅｔｉｔａｎｉｕｍ

ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓ（ＩｎｖｉｔｅｄＰａｐｅｒ）［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，

２００９，３６（１２）：３２０４～３２０９

　 王华明，张述泉，王向明．大型钛合金结构件激光直接制造的进

展与挑战（邀请论文）［Ｊ］．中国激光，２００９，３６（１２）：３２０４～３２０９

１７Ｆｅｎｇｙｉｎｇ Ｚｈａｎｇ，Ｊｉｎｇ Ｃｈｅｎ， Ｈｕａ Ｔａｎ犲狋 犪犾．．Ｃｈｅｍｉｃａｌ

ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎａｎａｌｙｓｉｓｆｏｒｌａｓｅｒｓｏｌｉｄｆｏｒｍｉｎｇｏｆｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙｓ

ｆｒｏｍｂｌｅｎｄｅｄｅｌｅｍｅｎｔａｌｐｏｗｄｅｒｓ［Ｊ］．犆犺犻狀．犗狆狋．犔犲狋狋．，２００９，

７（３）：２２２～２２５

１８ＳｈｕａｎｇｙｉｎＺｈａｎｇ，ＸｉｎＬｉｎ，ＪｉｎｇＣｈｅｎ犲狋犪犾．．Ｅｆｆｅｃｔｏｆｓｏｌｕｔｉｏｎ

ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅａｎｄｃｏｏｌｉｎｇｒａｔｅｏｎｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｍｅｃｈａｎｉｃａｌ

ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｌａｓｅｒｓｏｌｉｄｆｏｒｍｉｎｇＴｉ６Ａｌ４Ｖａｌｌｏｙ［Ｊ］．犆犺犻狀．犗狆狋．

犔犲狋狋．，２００９，７（６）：４９８～５０１

１９Ｋ．Ａ．Ｍｕｍｔａｚ，Ｐ．Ｅｒａｓｅｎｔｈｉｒａｎ，Ｎ．Ｈｏｐｋｉｎｓｏｎ．Ｈｉｇｈｄｅｎｓｉｔｙ

ｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇｏｆＷａｓｐａｌｏｙ［Ｊ］．犑．犕犪狋犲狉犻犪犾狊犘狉狅犮犲狊狊犻狀犵

犜犲犮犺狀狅犾狅犵狔，２００８，１９５（１３）：７７～８７

２０Ｊ．Ｐ．Ｋｒｕｔｈ，Ｌ．Ｆｒｏｙｅｎ，Ｊ．ＶａｎＶａｅｒｅｎｂｅｒｇｈ犲狋犪犾．．Ｓｅｌｅｃｔｉｖｅ

ｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇｏｆｉｒｏｎｂａｓｅｄｐｏｗｄｅｒ［Ｊ］．犑．犕犪狋犲狉犻犪犾狊犘狉狅犮犲狊狊犻狀犵

犜犲犮犺狀狅犾狅犵狔，２００４，１４９（１３）：６１６～６２２

２１Ｋ．Ａ．Ｍｕｍｔａｚ，Ｎ．Ｈｏｐｋｉｎｓｏｎ．Ｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇｏｆｔｈｉｎ

ｗａｌｌｐａｒｔｓｕｓｉｎｇｐｕｌｓｅｓｈａｐｉｎｇ ［Ｊ］．犑．犕犪狋犲狉犻犪犾狊犘狉狅犮犲狊狊犻狀犵

犜犲犮犺狀狅犾狅犵狔，２０１０，２１０（２）：２７９～２８７

２２Ｌ．Ｈａｏ，Ｓ．Ｄａｄｂａｋｈｓｈ． Ｍａｔｅｒｉａｌｓａｎｄ ｐｒｏｃｅｓｓａｓｐｅｃｔｓｏｆ

ｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒｍｅｌｔｉｎｇｏｆｍｅｔａｌｓａｎｄｍｅｔａｌｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ：ａ

ｒｅｖｉｅｗ（ＩｎｖｉｔｅｄＰａｐｅｒ）［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００９，３６（１２）：

３１９２～３２０３

２３Ｇｕ Ｄｏｎｇｄｏｎｇ， Ｓｈｅｎ Ｙｉｆｕ， Ｍｅｎｇ Ｇｕａｎｇｂｉｎ． Ｇｒｏｗｔｈ

ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓａｎｄｍｅｃｈａｎｉｓｍｓｏｆＴｉＣｇｒａｉｎｓｄｕｒｉｎｇｓｅｌｅｃｔｉｖｅｌａｓｅｒ

ｍｅｌｔｉｎｇｏｆＴｉＡｌＣｃｏｍｐｏｓｉｔｅｐｏｗｄｅｒ［Ｊ］．犕犪狋犲狉．犔犲狋狋．，２００９，

６３（２９）：２５３６～２５３８

２４Ａ．Ｓｉｍｃｈｉ，Ｆ．Ｐｅｔｚｏｌｄｔ，Ｈ．Ｐｏｈｌ．Ｄｉｒｅｃｔｍｅｔａｌｌａｓｅｒｓｉｎｔｅｒｉｎｇ：

ｍａｔｅｒｉａｌｃｏｎｓｉｄｅｒａｔｉｏｎｓａｎｄｍｅｃｈａｎｉｓｍｓｏｆｐａｒｔｉｃｌｅｂｏｎｄｉｎｇ［Ｊ］．

犐狀狋犲狉狀犪狋犻狅狀犪犾犑．犘狅狑犱犲狉犕犲狋犪犾犾狌狉犵狔，２００１，３７（２）：４９～６１

２５ＺｈａｎｇＪｉａｎｆｅｎｇ，Ｓｈｅｎ Ｙｉｆｕ，ＺｈａｏＪｉａｎｆｅｎｇ犲狋犪犾．．Ｍｅｌｔｉｎｇ

ｓｏｌｉｄｉｆｙｉｎｇｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃｏｆＮｉｂａｓｅｄａｌｌｏｙｐｏｗｄｅｒｓｂｙｓｅｌｅｃｔｉｖｅ

ｌａｓｅｒｓｉｎｔｅｒｉｎｇ［Ｊ］．犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００３，３０（８）：７６３～７６８

　 张剑锋，沈以赴，赵剑锋 等．激光选区烧结Ｎｉ基金属粉末的熔

凝特征［Ｊ］．中国激光，２００３，３０（８）：７６３～７６８

２６ＧｕＤｏｎｇｄｏｎｇ，ＳｈｅｎＹｉｆｕ．Ｅｆｆｅｃｔｓｏｆｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇｐａｒａｍｅｔｅｒｓｏｎ

ｃｏｎｓｏｌｉｄａｔｉｏｎａｎｄｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆＷＣｕｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓｂｙＤＭＬＳ

［Ｊ］．犑．犃犾犾狅狔狊犪狀犱犆狅犿狆狅狌狀犱狊，２００９，４７３（１）：１０７～１１５

２７ＧｕＤｏｎｇｄｏｎｇ，Ｗｉｌｈｅｌｍ Ｍｅｉｎｅｒｓ，ＹｖｅｓＣｈｒｉｓｔｉａｎ Ｈａｇｅｄｏｒｎ犲狋

犪犾．．ＳｔｒｕｃｔｕｒａｌｅｖｏｌｕｔｉｏｎａｎｄｆｏｒｍａｔｉｏｎｍｅｃｈａｎｉｓｍｓｏｆＴｉＣ／Ｔｉ

ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｐｒｅｐａｒｅｄｂｙｈｉｇｈｅｎｅｒｇｙｍｅｃｈａｎｉｃａｌａｌｌｏｙｉｎｇ［Ｊ］．

犑．犘犺狔狊．犇：犃狆狆犾．犘犺狔狊．，２０１０，４３（１３）：１３５４０２

２８ＧｕＤｏｎｇｄｏｎｇ，Ｓｈｅｎ Ｙｉｆｕ．Ｂａｌｌｉｎｇｐｈｅｎｏｍｅｎａｉｎｄｉｒｅｃｔｌａｓｅｒ

ｓｉｎｔｅｒｉｎｇｏｆｓｔａｉｎｌｅｓｓｓｔｅｅｌｐｏｗｄｅｒ：ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌｍｅｃｈａｎｉｓｍｓａｎｄ

ｃｏｎｔｒｏｌｍｅｔｈｏｄｓ ［Ｊ］．犕犪狋犲狉犻犪犾狊 牔 犇犲狊犻犵狀，２００９，３０（８）：

２９０３～２９１０

２９Ｈ．Ｈ．Ｚｈｕ，Ｌ．Ｌｕ，Ｊ．Ｙ．Ｈ．Ｆｕｈ．Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅｏｆｂｉｎｄｅｒ′ｓｌｉｑｕｉｄ

ｖｏｌｕｍｅｆｒａｃｔｉｏｎｏｎｄｉｒｅｃｔｌａｓｅｒｓｉｎｔｅｒｉｎｇｏｆｍｅｔａｌｌｉｃｐｏｗｄｅｒ［Ｊ］．

犕犪狋犲狉犻犪犾狊犛犮犻犲狀犮犲犈狀犵犻狀犲犲狉犻狀犵犃，２００４，３７１（１２）：１７０～１７７

３０Ｍ．Ｂｏｃｃａｌｉｎｉ，Ｈ．Ｇｏｌｄｅｎｓｔｅｉｎ．Ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎｏｆｈｉｇｈｓｐｅｅｄｓｔｅｅｌｓ
［Ｊ］．犐狀狋犲狉狀犪狋犻狅狀犪犾犕犪狋犲狉犻犪犾狊犚犲狏犻犲狑狊，２００１，４６（２）：９２～１１４

３１ＷｕＷａｎｌｉａｎｇ，ＬｉＸｕｅｗｅｉ，ＬｉｕＷａｎｈｕｉ犲狋犪犾．．Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄ

ｆｏｒｍａｔｉｏｎｍｅｃｈａｎｉｓｍｏｆＴｉＣｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄｔｉｔａｎｉｕｍｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅ

ｌａｙｅｒ ｂｙ ｌａｓｅｒ ｃｌａｄｄｉｎｇ ［Ｊ］．犚犪狉犲 犕犲狋犪犾 犕犪狋犲狉犻犪犾狊 犪狀犱

犈狀犵犻狀犲犲狉犻狀犵，２００６，３５（９）：１３６３～１３６６

　 武万良，李学伟，刘万辉 等．ＴｉＣ增强钛基复合材料激光熔覆层

显微组织及形成机理［Ｊ］．稀有金属材料与工程，２００６，３５（９）：

１３６３～１３６６

３２ＷｕＣｈａｏｆｅｎｇ，ＭａＭｉｎｇｘｉｎｇ，ＬｉｕＷｅｎｊｉｎ犲狋犪犾．．Ｓｔｕｄｙｏｎｗｅａｒ

ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅｏｆｌａｓｅｒｃｌａｄｄｉｎｇＦｅｂａｓｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｃｏａｔｉｎｇｓｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ

ｂｙｉｎｓｉｔｕ ｍｕｌｔｉｐｌｅｃａｒｂｉｄｅｐａｒｔｉｃｌｅｓ ［Ｊ］．犃犮狋犪 犕犲狋犪犾犾狌狉犵犻犮犪

犛犻狀犻犮犪，２００９，４５（８）：１０１３～１０１８

　 吴朝锋，马明星，刘文今 等．激光原位制备复合碳化物颗粒增强

铁基复合涂层及其耐磨性的研究［Ｊ］．金属学报，２００９，４５（８）：

１０１３～１０１８

３３ＳｏｎｇＪｉｅ，Ｚｈａｎｇ Ｑｉｎｇｍａｏ，ＬｉｎＸｉａｏｃｏｎｇ犲狋犪犾．．Ｔｒｉｂｏｌｏｇｉｃａｌ

ｂｅｈａｖｉｏｒｏｆＦｅｂａｓｅｄａｌｌｏｙｃｏａｔｉｎｇｆｏｒｍｅｄｂｙｌａｓｅｒｃｌａｄｄｉｎｇ［Ｊ］．

犆犺犻狀犲狊犲犑．犔犪狊犲狉狊，２００８，３５（５）：７７６～７８１

　 宋　杰，张庆茂，林晓聪 等．铁基合金激光熔覆层的摩擦学特征

［Ｊ］．中国激光，２００８，３５（５）：７７６～７８１

０６０３０２４７


