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Ti８１１表面原位生成纳米Ti３Al激光熔覆层的
组织和性能

张天刚１,孙荣禄２,３
１中国民航大学工程技术训练中心,天津３００３００;
２天津工业大学机械工程学院,天津３００３８７;

３天津市现代机电装备技术重点实验室,天津３００３８７

摘要　利用同步送粉激光熔覆技术在Ti８１１合金表面制备了单道激光熔覆层.利用X射线衍射仪、扫描电镜、能
谱分析仪等分析了熔覆层的组织和相组成,利用显微硬度计测试了熔覆层的显微硬度,利用摩擦磨损试验机和白

光干涉轮廓仪测试了熔覆层的摩擦磨损性能.结果表明:熔覆层为典型的魏氏组织,在αＧTi围成的晶界中分布着

α′ＧTi、α″ＧTi和β′ＧTi,纳米Ti３Al颗粒弥散分布在熔覆层中;与基底相比,熔覆层的显微硬度较,最高为４８０HV;涂
层中弥散分布着大量纳米Ti３Al颗粒,有效降低了熔覆层的摩擦因数,提高了熔覆层的摩擦磨损性能.
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Abstract　SinglechannellasercladdinglayerispreparedonTi８１１titaniumalloysurfaceusingsynchronouspowder
feedinglasercladdingtechnology敭Microstructureandphasecompositionofthelayerareanalyzedwithutilizationof
XＧraydiffractometer scanningelectronmicroscopeandenergydispersivespectrometer敭Themicrohardnessofthe
layeris measured withutilizationofmicroＧsclerometer andfrictionand wearpropertiesare measured with
utilizationofthefrictionweartestingmachineandthewhiteＧlightinterferometryprofilometer敭Theresultsshow
thatthetypicalWidmanstattenstructureisfoundinthelayer敭α′ＧTi α″ＧTi andβ′ＧTiaredistributedinthecrystal
boundarysurroundedbyαＧTi andthenanoＧTi３Alparticlesaredispersivelydistributedinthelayer敭Thehighest
microhardnessofthelayeris４８０HV whichishigherthanthatofthesubstrate敭AlargenumberofnanoＧTi３Al
particlesaredispersivelydistributedinthelayer敭Undertheactionofparticles thefrictioncoefficientdecreasesand
thefrictionandwearpropertiesincrease敭
Keywords　lasertechnique Ti８１１alloy lasercladding TC４alloy nanoＧTi３Al frictionandwearproperty
OCIScodes　１４０敭３５１０ １４０敭３３９０ ３５０敭３８５０

　　收稿日期:２０１７Ｇ０６Ｇ２２;收到修改稿日期:２０１７Ｇ０８Ｇ２９
作者简介:张天刚(１９７８—),男,博士,副教授,主要从事金属表面改性方面的研究.EＧmail:１１３０９９５０６＠qq．com

１　引　　言

航空发动机高压压气机叶片的修复技术是国内

民航领域公认的技术难题.到目前为止,在民航发

动机高压压气机叶片修复领域,国内还没有具备自

主知识产权的企业,也没有相关科研院所制定出叶

片的修复工艺和评价标准,而且涉及航空发动机高

压压气机叶片的相关修复技术,国外一直对我国进

行技术封锁.Ti８１１合金具有密度小、弹性模量高、
振动阻尼性能优良、热稳定性好、焊接性能和成型性
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能良好等诸多优点,已成为先进航空发动机压气机

高温端转动部件的重要备选材料之一[１Ｇ３].例如,

CFM５６系列发动机高压压气机转子叶片前３级的

主要材料为 Ti８１１钛合金,其 工 作 温 度 为１２０~
２３０℃,属于发动机的高温热端部件,长期受到风沙

等杂质的严重冲蚀,工作环境十分恶劣.常见的叶

片失效形式为尺寸整体超差、叶尖磨损、叶片表面冲

蚀损伤等,各大航空公司只能将叶片送至国外原厂

完成叶片的修复和更换,严重影响和制约了国内在

此领域的自主开发和创新能力.
激光熔覆技术是目前国外航空维修企业采用的

主要修复手段,可针对不同航空零部件的服役条件,
利用激光加热温度高与冷却速率快等特点,在航空

零部件表面制备金属、陶瓷等强化涂层,可将金属材

料的高塑性、高韧性与陶瓷材料优异的耐磨、耐腐蚀

等性能有机结合起来,从而达到大幅延长航空零部

件使用寿命的目的[４].当发动机叶片发生局部损伤

或叶片表面出现小范围损伤时,主要依靠激光单道

熔覆来完成修补或修复.
本课题组以Ti８１１合金为基底,采用光纤式激

光器同步送TC４粉制备了单道激光熔覆层,并分析

了涂层的微观组织、显微硬度和摩擦磨损性能,为我

国今后开展此项技术的研究奠定了一定的实验和理

论基础.

２　实验条件

基底材料为Ti８１１近α型钛合金,采用电火花

线切割机对其进行切割,得到尺 寸 为５０mm×
３０mm×８mm的试块.实验钛合金的主要化学成

分(质 量 分 数)为:８．０％~８．３％ Al,０．９６％ ~
１．０３％ V,１．３０％~１．０８％ Mo,０．０３％~０．０５％ C,

０．０１％~０．０２％ N,０．０３％~０．０７％ Fe,０．０５％~
０．０７％ O,其余为Ti.采用喷砂处理的方式对待熔

覆试块进行表面处理,去除表面的氧化层及污物.
熔覆粉采用TC４真空气雾化球形粉,粒径为６０~
１２０μm,其主要化学成分(质量分数)为:５．５％~
６．８％ Al,３．５％ ~４．５％ V,０．２８％ ~０．３３％ Fe,

０．０８％~０．１２％ C,０．０４％~０．０６％ N,０．０１％ H,

０．１８％~０．２２％ O,其余为Ti.TC４合金粉的形貌

如图１所示.
实验 用 激 光 器 为 TRUMPF LaserTruDisk

４００６,主要参数如下:功率P 为６００~９００W,扫描

速率v 为３５０~４５０mmmin－１,激光光斑直径 D
为３．０mm,送粉量为１．４rmin－１(６~８gmin－１),

图１ TC４合金粉的形貌

Fig敭１ MorphologyofTC４alloypowders

送粉气体为氦气(气体流量为７．０Lmin－１),保护气

体为氩气(气体流量为８~１５Lmin－１),激光头焦

距为１６mm.
用蔡司SIGMA３００型扫描电镜分析熔覆层的

微观组织;用 Wilson２５００Ｇ６型电子显微硬度计测

熔覆层的显微硬度;用OptimalSRV型高温摩擦磨

损试验机测试熔覆层的摩擦磨损性能(加载载荷为

５０N,滑动速率为０．８ms－１,温度设置为高压压气

机前三级转子叶片的最高工作环境温度２３０℃);用

PhaseShiftMicroXAMＧ３D非接触式白光干涉轮廓

仪测量磨损体积和磨损深度.

３　实验结果及分析

３．１　激光熔覆层的宏观形貌

图２为TC４激光熔覆层横截面的形貌,从图中

可以看出涂层内部组织致密均匀,涂层与基底的结

合区形成了光滑连续的白色亮带,达到了良好的冶

金结合,涂层中不存在裂纹和气孔等缺陷.

图２ 激光熔覆层的横截面形貌

Fig敭２ MorphologyofcrossＧsectionoflaser
claddinglayer

需要指出的是,激光熔覆层的质量以及裂纹、气
孔等缺陷的产生不仅与激光熔覆工艺参数密切相

关,而且与保护气体的流量等密切相关.经多次实

验,确定了最佳的激光功率P 为７００W,扫描速率v
为４２０mmmin－１,保护气体流量为１１Lmin－１.
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３．２　激光熔覆层的微观组织

图３为激光熔覆层的X射线衍射图谱,由图可

见,熔覆层中主要含有αＧTi、βＧTi和Ti３Al.

图３ 激光熔覆层的X射线衍射图谱

Fig敭３ XＧraydiffractionpatternoflasercladdinglayer

图４(a)为激光熔覆层的微观形貌.由图４(a)
可见:激光熔覆层中生成了典型的魏氏体组织[５];

A１相呈粗大的板条状,在A１包围的区域内分布着

大量的细长针状相A２、粗长针状相A３和暗色区域

A４,对A１、A２、A３和 A４进行能谱分析,结果显示

Ti元素的质量分数均在９０％以上,可见A１、A２、A３
和A４均为Ti元素组成的不同形态的物相.图４
(b)为图４(a)的局部放大图,可以看出,涂层中弥散

分布着１０~５０nm的白色纳米颗粒A５.

图４ (a)激光熔覆层的微观形貌;(b)局部放大图

Fig敭４  a Morphologyoflasercladdinglayer 

 b partialenlargeddrawing
图５为 TiＧAl二元合金相图.对 A１、A２、A３

和A４的分析除了要基于图５外,还要充分考虑熔

池的冷却速率以及合金的成分.TC４为典型的α＋

β型钛合金,Ti８１１属于典型的近α型钛合金,TC４

与Ti８１１通过激光作用形成的熔池从液相区冷却至

固相区过程中,合金的相变形式主要与冷却速率相

关,而相变产物主要与合金成分相关[６].由于激光

熔覆形成的熔池冷速极快[７],远大于钛合金发生马

氏体相变的冷速(４１０℃s－１),所以TC４与Ti８１１
形成的熔池在冷却过程中只发生马氏体相变.

图５ TiＧAl二元合金相图

Fig敭５ TiＧAlbinaryalloyphasediagram

图６ 钛与β同晶元素组成的相图

Fig敭６ PhasediagramofTiＧβisomorphouselement

钛合金自高温快速冷却时,根据合金成分的不

同,β相可以转变为马氏体α′或α″、ω或过冷β等亚

稳定相[６].钛与β同晶元素组成的相图如图６所

示,其中,tp 为β至α相的转变温度,t′k为α至α′相

的转变温度,tk 为β至α′＋α″相的转变温度,tq 为β
至α相的转变温度,tr为β至β′相的残留温度,a１ 为

α＋β相,a２ 为α＋α′＋β相,a３ 为α＋α′＋α″＋β相,p
为β至α相转变开始时β相同晶元素的临界浓度,q
为β至α′相转变开始时β相同晶元素的临界浓度,r
为β至β′相转变结束后残留的β相同晶元素的临界

浓度,p′为β至α相的转变点,q′为β至α′相的转变

点,r′为β至β′相的残留点,Ms 为马氏体转变开始

温度,Mf 为马氏体转变终止温度,Cα 为α与α＋β
的相界,Ck 为马氏体转变开始的β相同晶元素的临

界浓度,Ck′为马氏体转变终了的β相同晶元素的临

０１０２００２Ｇ３
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界浓度,A 为马氏体转变开始温度,B 为β与α＋β
的相界,x 为实际β相同晶元素的含量.含β稳定

元素的合金自β相区缓慢冷却时,将从β相中析出α
相,其成分随着温度下降沿AC 曲线变化,β相的成

分沿AB 曲线变化.但在快速冷却时,β相除了析

出α相以外,其晶体结构也发生了改变,这是因为虽

然冷速快,部分β相析出α相的过程来不及进行,但
是β相的晶体结构不易被冷却抑制,仍然发生了改

变.这种原始β相的成分未发生变化,但晶体结构

发生改变的过饱和固溶体就是马氏体[６].此外,由
于激光熔覆急冷急热的特点,部分β相来不及进行

相变就被冻结到室温,形成的β相称为过冷β相或

残留β相(β′相)[６].ω 相 是 当β相 稳 定 元 素 钼

(Mo)、钒(V)、铊(Ta)、铌(Nb)、铬(Cr)、钨(W)、铌
(Ni)等在合金中达到临界值时(常见β稳定元素临

界质量分数见表１),β相淬火后的相变产物,TC４
和Ti８１１合金中β相的临界值都没有达到表１中的

临界值,所以涂层中不具备析出ω相的条件[６].
表１　常见β相稳定元素的临界质量分数

Table１　Criticalmassfractionofcommonβphasestableelements

Element Mo V Cr Nb Ta Mn Fe Co Cu Ni W
Criticalmassfraction/％ １０ １５ ７ ３３ ４０ ６．４ ５ ７ １３ ９ ２０

　　钛合金的马氏体相变产物与合金中β相稳定元

素的添加量有很大关系[６].当β相稳定元素的添加

量相对较少时,转变阻力小,β相由体心立方晶格直

接转变为密排六方晶格,这种具有六方晶格的过饱

和固溶体称为六方马氏体,一般用α′表示.当β相

稳定元素的添加量相对较多时,晶格转变阻力大,不
能直接转变为六方晶格,只能转变为斜方晶格,这种

具有斜方晶格的马氏体称为斜方马氏体,一般用α″
表示.斜方马氏体α″相呈细针状,六方马氏体α′相
的组织形态与α″相接近,也是针状结构,只是形态

更为粗大,因此有时也可以认为α′是片层状结构.
有研究认为[８],钛合金中β相稳定元素增加或

Al元素的增加都可以促进α″相的生成,在Ti８１１和

TC４形成的熔池中,TC４引入的β相稳定元素V的

质量分数为３．５％~４．５％(临界质量分数为１５％),
而Ti８１１ 中 的 Al含 量 相 对 较 多 (质 量 分 数 为

８．１％),这都为α″相的析出创造了条件,且α″比α′相
的强度更低,塑性更好.由图４(a)可见,熔覆层中

既有细针状马氏体α″,也有粗针状马氏体α′,这也

与上述分析结果相吻合.具体的反应过程如下:

β(s)→α(s), (１)

β(s)→α′(s)＋α″(s)
(martensitephasetransformation), (２)

β(s)→β′(s)　(residualβ). (３)

　　(１)式表示正常β相析出α相的相变.(２)式为

典型钛合金马氏体相变[６],这种相变属于无扩散型

相变,在相变过程中不会发生原子扩散,只发生晶格

重构,其动力学特点是转变无孕育期,瞬间形核长

大,转变速率极快.由于激光过冷度较大而产生的

β相残留称为β′相,属于无多型性转变的淬火相变,
相当于固溶处理,这种固溶处理获得的高强度合金

化β′相经过时效处理后可显著提高合金的强度[６].
(２)式生成的α′和α″均为亚稳相,通常的X射线衍

射分析无法区分α相、α′相和α″相,α′相和α″相在室

温以上加热即可分解成为α＋β相.结合能谱分析

结果及图４(a)中A２、A３的形貌可以断定,A２为粗

针状六方马氏体α′ＧTi,A３为细针状斜方马氏体α″Ｇ
Ti.结合图４以及X射线衍射、能谱分析结果可以

判定A４为围绕α′ＧTi和α″ＧTi的残留β′ＧTi.另外,
虽然α″ＧTi比α′ＧTi的强度更低,塑性更好,但钛合

金中的马氏体不同于钢中的马氏体,钛合金中的α′
相与α″相的硬度略高于α固溶体,对合金的强化作

用有限.
魏氏组织的显著特点是晶界清晰完整[８],钛合

金从β相区快速冷却过程中从原始β晶界上析出连

续的晶界α,在晶界围成的β晶粒上析出针状α′
(α″),且晶界α相呈现出细长平直、相互平行的特

点.图４(a)中的晶界细长平直,呈平行的条状相,
晶界围成的区域内分布着大量针状马氏体,结合魏

氏组织中晶界的生长特点以及X射线衍射和能谱

分析结果可以判定A１为晶界α相.
有研究证明[６],当钛合金中 Al的质量分数为

５％~２５％时,钛合金在相变过程中会生成Ti３Al金

属间化合物,Ti８１１中Al的质量分数为８．１％,TC４
中Al的质量分数为５．５％~６．８％,涂层具备生成

Ti３Al的条件;再结合二元合金相图可知,Ti３Al可

以沉淀析出.
孙峰[９]通过热膨胀法研究了 Ti６０钛合金中

Ti３Al的生长机制,结果发现,在通常情况下,Ti３Al
相在基体中呈弥散分布状态,直径为５~１５nm,长
度为２０~５０nm.Chen等[１０]通过原位烧结TiH２Ｇ
４７AlＧ０．１SiＧ５Nb等合金制备了超细纳米晶粒Ti３Al,
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其尺寸为２０~５０nm,弥散分布在基体中.由图４
(b)可见,A５相的形貌尺寸和分布特点完全符合上

述研究对Ti３Al的描述,即A５相呈纳米颗粒状,并
伴随α相、α′相、α″相和残留β相弥散分布在涂层中.
综合上述分析,并结合 X射线衍射分析结果以及

TiＧAl二元合金相图可以判定,A５为纳米级Ti３Al
颗粒,沉淀析出后均匀弥散分布在涂层中,对涂层具

有沉淀强化[１１]和弥散强化[１２]作用.
图７为β相区变形及冷却过程中魏氏组织的形

成过程.虽然Ti３Al固有的D０１９结构使合金的韧性

下降,变为脆性相,但研究发现[１３],当含Ti３Al的钛

合金中加入β相稳定元素(如V、Mo等元素)后,合
金的延展性和韧性均有了显著提高,且α２(Ti３Al)＋

β的双相合金通过适当的热处理后,其强度和韧性

比单相α２(Ti３Al)化合物的强度和韧性均有显著提

高,这是因为β相或有序α２(Ti３Al)相具有易变形的

立方结构,两者结合后表现出了比较理想的整体

性能.

图７ β相区变形及冷却过程中魏氏组织的形成过程示意图

Fig敭７ SchematicforformationofWidmanstattenstructureduringβphasedeformationandcoolingprocess

３．３　涂层的显微硬度

图８为激光熔覆层表面到基体的显微硬度测试

点分布图,图９为激光熔覆层表面到基底的显微硬

度曲线图.从图９中可以看出,激光熔覆层的显微

硬度相比基底有所提高,涂层最高硬度为４８０HV,
基底的平均硬度约为３９０HV,涂层显微硬度提高

的主要原因为:１)纳米Ti３Al的沉淀强化和弥散强

化作用;２)α２(Ti３Al)＋β双相合金的强度和韧性相

比单相α２(Ti３Al)化合物有显著提高;３)虽然钛合

金中的马氏体与钢中马氏体的作用不一样,不能显

著提高合金硬度,对合金的强化作用有限,但是α′
相与α″的硬度高于α固溶体,这在一定程度上增大

了涂层的显微硬度.

图８ 激光熔覆层表面到基体的显微硬度测试点分布

Fig敭８ Microhardnessmeasurementpointsfromsurface
oflasercladdinglayertosubstrate

３．４　激光熔覆层的摩擦磨损性能

表２为激光熔覆层的摩擦磨损性能.为了进行

图９ 激光熔覆层表面到基底的显微硬度曲线

Fig敭９ Microhardnesscurveoflasercladdinglayer
fromsurfacetosubstrate

比较,同时给出了基底Ti８１１合金在相同条件下的

摩擦磨损性能指标.由表２可见,激光熔覆层的磨

损深度和磨损体积均小于基底Ti８１１合金,说明激

光熔覆层具有较高的耐磨性能和较低的摩擦因数,
能显著改善基底Ti８１１合金的摩擦性能.激光熔覆

层和基底的磨损体积如图１０所示.
表２　激光熔覆层和基底Ti８１１合金的摩擦磨损性能

Table２　Frictionandwearpropertiesoflasercladding
layerandTi８１１alloy

Material
Wear

depth/μm
Wear

volume/μm３
Friction
coefficient

Laser
claddinglayer

５１．８ ５．４６×１０７ ０．４６Ｇ０．５２

Ti８１１alloy ６５．３ ６．８２×１０７ ０．６６Ｇ０．７２

　　图１１(a)、(b)分别为白光干涉轮廓仪分析得出的

激光熔覆层和基底的磨损表面形貌.由图可见,基底

底部蓝色区域较深,说明基底的磨损深度大于熔覆层
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的磨损深度,且底部附着了摩擦磨损过程中剥落的残

留物.图１２(a)、(b)分别为激光熔覆层和基底磨损表

面的扫描电子显微镜(SEM)图.由图１２(b)可以看

出,基底Ti８１１合金磨损表面存在深且宽的犁沟,且
在摩擦磨损过程中出现了大块剥落.这是由于Ti８１１
钛合金的硬度较低,在摩擦过程中摩擦磨损试验机的

YG８B硬质合金对试样表面产生了较强的犁削作用,
磨损形式主要为黏着磨损[１４].而由图１２(a)可见,激
光熔覆层的磨损表面比较光滑、平坦,磨痕既细又浅,
磨损表面上存在着局部轻微的剥落现象,因摩擦磨损

产生的大量细微颗粒物附着在磨损表面.激光熔覆

层的磨损机制为疲劳磨损[１５].

图１０ (a)激光熔覆层和(b)基底的磨损体积

Fig敭１０ Wearvolumeof a lasercladdinglayerand b substrate

图１１ 白光干涉轮廓仪分析结果.(a)熔覆层磨损表面;(b)基底磨损表面

Fig敭１１ AnalysisresultsfromwhiteＧlightinterferometryprofilometer敭

 a Wearmorphologyofcladdinglayer  b wearmorphologyofsubstrate

图１２ (a)激光熔覆层和(b)基体磨损表面的SEM形貌

Fig敭１２ SEM morphologyofwearsurfaceof a lasercladdinglayerand b substrate

　　图１３(a)、(b)为激光熔覆层和基底磨损表面的

高倍SEM图.由图中可以看出,熔覆层表面存在

大量纳米Ti３Al颗粒,这些颗粒弥散分布在熔覆层

中,起到了弥散强化作用,对熔覆层的强度有利.同

时,弥散分布的纳米Ti３Al质点可以有效防止熔覆

层中裂纹的扩展,延长磨屑产生的时间,在摩擦过程

中可以防止涂层剥落,使涂层表现出较好的磨损性

能.另一方面,纳米Ti３Al颗粒嵌入到熔覆层中使

磨损过程不易被焊合和黏着[１６],使得在相同的载荷

下,摩擦表面的切应力较小,大大降低了摩擦因数,
减小了熔覆层出现裂纹的概率,延缓了裂纹扩展的

速率,提高了材料的耐磨性能.
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图１３ (a)激光熔覆层和(b)基体磨损表面的高倍SEM形貌

Fig敭１３  a SEMhighmagnificationmorphologyofwearsurfaceof a lasercladdinglayerand b substrate

４　结　　论

利用同步送粉激光熔覆技术在Ti８１１合金表面

制备了TC４单道激光熔覆层,熔覆层为典型的魏氏

组织,在αＧTi围成的晶界中分布着大量粗针状六方

马氏体α′ＧTi、细针状斜方马氏体α″ＧTi和残留的过

冷β′ＧTi,围绕αＧTi、α′ＧTi、α″ＧTi和β′ＧTi弥散分布着

大量纳米Ti３Al颗粒.与基底相比,激光熔覆层的

显微硬度有所提高,显微硬度最高为４８０HV,基底

的平均硬度为３９０HV.显微硬度提高一方面是由

于Ti３Al的沉淀强化和弥散强化作用,另一方面是

由于Ti３Al＋β的双相合金提高了熔覆层的强度和

韧性.另外,钛合金中的马氏体α′相与α″相也在一

定程度上增加了涂层的硬度.摩擦磨损实验结果表

明,激光熔覆层主要为疲劳磨损,涂层中弥散分布着

的大量纳米Ti３Al可以有效防止裂纹的产生,有效

降低了熔覆层的摩擦因数,提高了摩擦磨损性能.
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