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扫描速率对激光熔覆Cu８０Fe２０偏晶涂层组织
与耐磨性能的影响
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摘要　采用激光熔覆技术制备了Cu８０Fe２０偏晶涂层,研究了扫描速率对液相分离特征以及偏晶涂层显微硬度、耐
磨性能的影响.研究结果表明:Cu８０Fe２０偏晶涂层内出现了分层现象,大量由体心立方结构αＧFe、面心立方结构

γＧFe组成的富铁颗粒弥散分布于上层的面心立方εＧCu基体内,大量面心立方εＧCu富铜颗粒分布于下层的αＧFe基

体内;随着激光扫描速率增大,激光熔池的冷却速率增大,富铁颗粒粒径逐渐减小,面密度逐渐增大,相邻富铁颗粒间

的间距减小,富铁颗粒对铜基体的阴影保护效应增强,使得偏晶涂层的显微硬度与耐磨性能增加,且均优于黄铜.
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Abstract　TheCu８０Fe２０immisciblecoatingisfabricatedbylasercladdingtechniqueandtheeffectsofscanning
speedontheliquidphaseseparationcharacteristics microhardnessandwearresistanceoftheimmisciblecoatingare
investigated敭TheresearchresultsindicatethatthedelaminationphenomenonappearsintheCu８０Fe２０immiscible
coatings alargeamountofFeＧrichparticlesconsistofbodyＧcenteredＧcubic bcc αＧFe faceＧcenteredＧcubic fcc γＧ
FearedispersedintheupperfccεＧCumatrix andalargeamountofεＧCuCuＧrichparticlesaredistributedinthe
lowerαＧFematrix敭Withtheincreaseofthelaserscanningspeed thecoolingrateofthemoltenpoolincreasesand
thesizeofFeＧrichparticlesdecreases whilethesurfacedensityofFeＧrichparticlesincreases thespacingof
neighbouringFeＧrichparticlesdecreases andthereforetheshadowprotectioneffectofFeＧrichparticlesontheCuＧ
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１　引　　言

铜合金具有优良的导热、导电、延展性以及耐蚀

性,常被用于制作发电机、电缆、开关装置、变压器、
引线框架等[１Ｇ５].随着科学技术的发展,人们对铜合

金零部件的性能提出了更高的要求,期望铜基合金

具有高的强度和耐磨性.与其他合金元素相比,铁
具有成本低廉的优势,通过加入适量铁来改善铜合

金硬度和耐磨性能的做法受到了研究者的广泛关

注[６Ｇ９].

CuＧFe合金在过冷条件下能表现出一种明确的

热力学趋势:液相不混溶.即,将CuＧFe熔体过冷

０３０２００５Ｇ１
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至液相分离温度Tsep以下,进入亚稳态难混溶区间,
单一熔体分解为不混溶的两相:L１(次生相合金熔

体)和L２(主体相合金熔体),从而易产生偏析,这一

特性限制了其在工业领域中的广泛应用.这是因为

CuＧFe二元相图中具有几乎平缓的液相线,且拉乌

尔定律表现为正偏移[１０Ｇ１１].为了克服这一难题,研
究者提出了许多方法来制备均质的偏晶合金.例

如:Li等[１２]利用熔融净化技术成功制备了钴质量分

数为１０％~８０％的CuＧCo合金,并验证了液相分离

现象是由过冷和冷却速率导致的;Curiotto等[１３]利

用铜模铸造法制备了Co４２Cu５８合金,并发现富钴颗

粒尺寸随轴向冷却速率的减小而增大;Munitz等[１１]

利用电磁悬浮法制备了钴质量分数为１０％~６５％的

CuＧCo合金,并发现,当熔体过冷至液相分离温度以

下时,单一熔体分解为两相,当Co的质量分数为

５０％时,出现了分层结构和粗大枝晶结构;Wang
等[１４]在重力环境下,利用气雾化法制备了具有核壳

结构的CuＧFe合金粉末,并发现核壳结构是由马兰戈

尼效应引起的,当粉末表面到中心的温度梯度足够大

时,即使在重力条件下也可形成核壳结构.
早期的研究结果表明[１１Ｇ１４],影响CuＧFe偏晶合

金在凝固过程中液相分离的主要因素包括合金成

分、过冷度、冷却速率与流动状态.其中,冷却速率

是最主要的因素.与其他制备方法相比,快速凝固

法的冷却速率可达到１０６~１０７K/s[８],这一方法在

制备 均 质 偏 晶 合 金 时 具 有 巨 大 的 潜 在 优 势.

Nagase等[１５]利用甩带法成功制备了两相非晶合金

FeＧCuＧNbＧB,由于多次液相分离,形成了大小各异

的 铜 颗 粒 弥 散 分 布 于 铁 基 非 晶 基 体 中 的 结 构.

Dai[１６]等采用激光Ｇ感应复合熔覆技术成功制备了

FeＧCuＧCrＧC复合涂层,并发现,随着扫描速率增加,
激光熔池温度降低,冷却速率增加,球状颗粒粒径减

小.Dai[８]等采用机械合金化和激光熔覆的方法制

备了Cu９５Fe５均质偏晶合金,并研究了它的结构特

征、电化学性能以及磁学性能,但并未对CuＧFe偏

晶合金的耐磨性能进行表征,因此,本课题组拟通过

增加Fe的含量来研究FeＧCu合金的耐磨性能.采

用激光熔覆技术在A３钢表面制备了Cu８０Fe２０偏

晶涂层,研究了冷却速率对偏晶涂层微结构、富铁颗

粒粒径以及耐磨性能的影响.

２　实验方法

实验采用尺寸为１００mm×５０mm×１０mm的

A３钢作为基材.合金粉末由１２Cr１Mo１V铁基合

金粉末和纯铜粉末(纯度９９．５％)按１∶４的质量比

混合而成,然后进行球磨均匀化处理,球磨时间与转

速分别设置为２h与２００r/min.球磨介质为不锈

钢球,且球料的质量比为１５∶１.球磨结束后,将混

合均匀的合金粉末置于１２０℃的电阻炉内干燥３h,
备用.

采用功率为４kW、波长为９２０~１０４０nm的半

导体激光器(TruDiode４００６)进行单道、多道熔覆实

验,采用的工艺参数如下:激光功率为１kW,扫描速

率分别为８,１０,１２mm/s(在这３种速率下制备的

偏晶涂层试样分别记为 N１、N２、N３),光斑直径为

４mm,送粉速率为３０g/min,搭接率为５０％.为了

防止偏晶涂层氧化,激光熔覆实验在氩气气氛保护

下进行.
采用由５gFeCl３(质量分数为９９．９％)、５mL

HCl溶液 (质量分数为３７％)与９５mLH２O配制

的溶液作为腐蚀液,在常温下腐蚀偏晶涂层试样

１６s.然后采用配备有X射线能谱(EDS)分析仪

的扫描电子显微镜(ZEISSSigma３００)对偏晶涂层

的显微组织进行分析,采用D/MAXＧ２５００X射线衍

射仪表征偏晶涂层的物相,采用铜靶,管电压为

４０KV,管电流为４０mA.

图１ 摩擦磨损测试示意图

Fig敭１ Schematicoffrictionandweartest

采用硬度仪(VickersＧ１０００)测试偏晶涂层和黄

铜的显微硬度,加载载荷为１．９６N,保载时间为

１０s.干滑动摩擦磨损实验采用环Ｇ块式摩擦磨损

机(MＧ２０００)进行,实验参数如下:载荷为１２０N,时
间为 ６０ min,转 速 为 ２００r/min.试 样 尺 寸 为

１４mm×８mm×８mm,对磨环的直径为５０mm,
对磨环的材质为 GCr１５钢,其硬度可达６０HRC.
摩擦磨损实验结束后,采用电子天平(BSA１２４S)称
量试样的质量,进而计算试样的磨损量;采用扫描电

子显微镜观察试样的磨屑和磨损表面形貌;采用白

光干涉三维表面轮廓仪(PhaseShiftMicroXAMＧ
３D)测量磨痕的宽度和深度.摩擦磨损实验如图１
所示.

０３０２００５Ｇ２
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３　实验结果

３．１　偏晶涂层的几何尺寸

图２为不同扫描速率下制备的单道Cu８０Fe２０
偏晶涂层的宏观形貌及几何尺寸,可知,偏晶涂层内

出现了分层现象,而且随着扫描速率增加,上下两层

结合面处逐渐由凹陷变为平坦.EDS分析结果表

明:富铁层位于偏晶涂层底部,富铜层位于偏晶涂层

顶部.结合CuＧFe二元相图[１７]分析分层的原因:

CuＧFe二元合金是一类具有亚稳难混溶间隙合金,
一旦合金体系过冷至液相难混溶温度以下,进入难

混溶间隙,单一合金熔体将分解为两部分,即富铁溶

体(L１)和富铜溶体(L２).富铁熔体L１因与基材具

有相似的化学成分而获得了良好的浸润性,其临界

形核半径和形核能可描述为[１６]

rc＝
２γTm

LmΔT
, (１)

ΔGc＝
１６πγ３T２

m

３(LmΔT)２
, (２)

式中:rc 为临界形核半径;γ 为单位面积的表面能;

Tm 为液相温度;Lm 为液固相转变的潜热;ΔT 为熔

体的过冷度;ΔGc 为临界形核能.由CuＧFe二元合

金相图可知,L１相较于L２相具有大的过冷度,根据

(１)式与(２)式可知,相对于L２相而言,L１相具有较

小的临界形核能,将优先形核.因此,富铁熔体L１

在熔池底部形核凝固,而富铜熔体L２则位于熔池顶

部,从而形成了如图２所示的上下分层的结构.激

光比能(E)是对激光工艺参数的一个综合评定指

标,其计算公式为[１８]

E＝P/(v􀅰D), (３)
式中:P 为激光功率;v 为激光扫描速率;D 为光斑

直径.当扫描速率分别为８,１０,１２mm/s时,对应

的 激 光 比 能 分 别 为 E１ ＝３１．２５J/mm２,E２ ＝
２５J/mm２,E３＝２０．８３J/mm２.由图２可知:当扫

描速率为８mm/s时,偏晶涂层的宽度及高度分别

为(３．１±０．０９３)mm与(０．７３±０．０３７)mm;当扫描

速率为１０mm/s时,偏晶涂层的宽度及高度分别为

(２．９±０．１２)mm与(０．６１±０．０３１)mm;当扫描速率

增大到１２mm/s时,偏晶涂层的宽度及高度减小为

(２．８±０．１４)mm与(０．５６±０．０２８)mm.这是因为

随着扫描速率的增加,输入的激光热量减小,单位时

间内可以熔化的熔覆粉末减少,从而导致偏晶涂层

的宽度与高度明显减小.将稀释率定义为最大熔深

与最大熔深、偏晶涂层高度之和最大值的比值[１９].
当扫描速率从８mm/s增加到１２mm/s时,偏晶涂

层的稀释率由８．９％降到４．２５％,这表明,扫描速率

越大,激光辐照时间越短,粉末吸收的热量越少,传
递到基材的热量也越少,从而导致基材熔化区减小,
故稀释率随之降低.

图２ 偏晶涂层的形貌及几何尺寸.(a)~(c)形貌;(d)尺寸

Fig敭２ Morphologyandgeometricalcharacteristicsofimmisciblecoatings敭

 a Ｇ c Morphology  d geometricalcharacteristics

３．２　X射线衍射结果分析

图３为不同扫描速率下制备的Cu８０Fe２０偏晶

涂层的X射线衍射(XRD)图谱,可知:偏晶涂层的

相主要为εＧCu、αＧFe与γＧFe;εＧCu与γＧFe重合的衍

０３０２００５Ｇ３
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射峰(１１１)、(２００)与(２２０)对应的衍射角分别为

４３．１８°、４４．４７°与５０．２５°;体心立方αＧFe衍射峰(１１０)
的强度较弱,且基本与面心立方的εＧCu重合.这是

因为在平衡条件下,铜和铁难以互溶,但在激光熔覆

非平衡条件下,铜原子与铁原子之间能够发生相互

扩散,导致铁原子在铜基体中的固溶度大幅增加,几
乎完全形成了过饱和面心立方固溶体,使得εＧCu的

衍射峰展宽,αＧFe峰发生一定程度的偏移[２０].通过

对比３个扫描速率下制备的偏晶涂层的衍射峰可

知,扫描速率对偏晶涂层的物相组成并无显著影响.

图３ 偏晶涂层的XRD谱

Fig敭３ XRDpatternsofimmisciblecoatings

３．３　显微结构

图４(a)~ (c)为 不 同 扫 描 速 率 下 制 备 的

Cu８０Fe２０偏晶涂层的底部形貌,可知,在富铁层内

的富铁基体以树枝晶的形式生长,分别对应图中的

Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ区.结合EDS分析结果可知,树枝晶的主

要成分为铁,且含有大量的铬、铜(表明树枝晶为αＧ
Fe与γＧFe),且含有过饱和铜.此外,由图４(a)~
(c)可知:大量直径约为４μm的富铜颗粒分布在富

铁枝晶间;在富铜层内,灰色富铁颗粒弥散地分布于

白色的富铜基体内,表明在激光熔覆过程中发生了

典型的液相分离[１６Ｇ２３];随着扫描速率增加,富铜颗粒

的直径减小;随着距偏晶涂层/基材界面距离增加,
液相分离的特征越来越明显.在上层的富铜层内,
沿偏晶涂层底部到顶部分为下、中、上３个区域,对
富铁颗粒的粒径及面密度进行定量分析,结果如

图４(d)~(f)所示,可知:当扫描速率为８mm/s时,
偏晶 涂 层 底 部 富 铁 颗 粒 的 平 均 粒 径 为(７．４±
０．３７０)μm,随着距偏晶涂层Ｇ基材界面距离增加,
富铁颗粒的平均粒径可增加到(７．７±０．３８５)μm,
呈现出平均粒径由偏晶涂层底部到上部逐渐增大的

趋势;当扫描速率为１０mm/s时,富铁颗粒粒径从

偏晶涂层底部的(６．１±０．３０１)μm 增加到顶部的

(６．９±０．３４５)μm;当扫描速率增大到１２mm/s时,

富铁颗粒的粒径也呈现出相似的特征,从底部的

(４．８±０．２４０)μm增加到顶部的(６．１±０．２９０)μm.
这是因为富铁颗粒在马兰戈尼运动和斯托克斯运动

的共同作用下,始终保持向上的运动趋势.相邻的

富铁颗粒间会相互碰撞、合并为较大的富铁颗粒,而
且富铁颗粒的粒径越大,马兰戈尼运动的速率越大.
因此,粒径较大的富铁颗粒更易于分布在偏晶涂层

的中上部.此外,由图４(g)~(i)可以看出:在不同

的扫描速率下,从偏晶涂层底部到中部,富铁颗粒的

分布密度也逐渐增大,即液相分离特征越来越明显,
而接近于偏晶涂层顶部时,随着富铁颗粒粒径进一

步增加,对应的面密度会相应减小;随着扫描速率增

加,富铁颗粒的粒径进一步变小,如图４(i)所示.这

主要是由激光热量输入和冷却速率不同造成的.根

据高斯热源模型,熔池的温度曲线可描述为[１６,２４]
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式中:T０为环境温度;α为基材A３钢的吸收系数;k
为热导率;r为激光束光斑半径;ρ为密度;c为比热

容.同时,冷却速率可近似描述为[２４]

R＝
dT
dt ＝

dT
dx
dx
dt＝

∂T
∂xv＝Gxv, (５)

式中:Gx 为温度梯度.在本实验中,T０取２９８K,α
取 ０．６５,k 取 ３６ W/(m􀅰K),ρ 取 ７．８５×
１０－３kg/m３,c取５６１J/(kg􀅰K).

由图５可知:当扫描速率为８mm/s时,熔池内

的平均温度和温度梯度分别为１．４６６×１０３ K 和

０．９８４×１０６K/m,冷却速率为０．７８９×１０４K/s;当扫

描速率增大至１０mm/s时,熔池内部的平均温度和

温度梯度分别为１．３５６×１０３K和０．９６８×１０６K/m,
冷却 速 率 为 ０．９７０×１０４ K/s;当 扫 描 速 率 为

１２mm/s时,熔池内部的平均温度和温度梯度分别

为１．２６６×１０３K和０．９５３×１０６K/m,冷却速率为

１．１４６×１０４K/s.可见,随着扫描速率增加,熔池温

度及温度梯度减小,而冷却速率则呈增加的趋势.
在富铜层内,富铁颗粒的粒径随扫描速率的增加而

降低,这是因为:１)低的扫描速率使激光束的停留时

间较长,有较高的热输入,从而促进了富铁颗粒的长

大;２)随着扫描速率增加,冷却速率增加,富铁液滴

的凝固速率加快,导致富铁颗粒的生长受到抑制.
因此,富铁颗粒的粒径随扫描速率增加而减小,而富

０３０２００５Ｇ４
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图４ 偏晶涂层的底部形貌及定量分析结果.(a)N１的底部形貌;(b)N２的底部形貌;(c)N３的底部形貌;(d)N１中富

铁颗粒的粒径分布;(e)N２中富铁颗粒的粒径分布;(f)N３中富铁颗粒的粒径分布;(g)富铁颗粒的粒径;(h)富铁

　　　　　　　　　　　　　　　　颗粒的面密度;(i)富铁颗粒的平均粒径及面密度

Fig敭４ Morphologyin bottom ofimmisciblecoatings and quantitative analysisresults ofimmiscible coatings敭

 a MorphologyinbottomofN１  b morphologyinbottomofN２  c morphologyinbottomofN３  d size
distributionofFeＧrichparticlesinN１  e sizedistributionofFeＧrichparticlesinN２  f sizedistributionofFeＧ
richparticlesinN３  g sizeofFeＧrichpaiticles  h surfacedensityofFeＧrichpaiticles  i averageparticlessize
　　　　　　　　　　　　　　　　andsurfacedensityofFeＧrichparticles

图５ 不同扫描速率下激光熔池的性质.(a)温度;(b)温度梯度;(c)冷却速率

Fig敭５ Propertiesoflasermoltenpoolatdifferentscanningspeeds敭 a Temperatureprofiles 

 b temperaturegradientprofiles  c coolingrateprofiles
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图７ 偏晶涂层与黄铜的摩擦磨损性能.(a)摩擦因数;(b)磨损质量及磨损率

Fig敭７ Frictionandwearpropertiesofimmisciblecoatingsandbrass敭 a Frictioncoefficient  b wearlossandwearrate

铁颗粒的面密度则随扫描速率的增加而增加(由

０．２４、０．３４增加到０．４１),弥散分布的富铁颗粒对铜

基体起到了弥散强化的作用.

３．４　显微硬度

图６为不同扫描速率下制备的Cu８０Fe２０偏晶

涂层的显微硬度分布曲线,可知:基材、热影响区、富
铁层与富铜层的硬度呈阶梯状分布,富铁层的硬度

最高,界面结合区次之,热影响区的硬度稍高于基

材.随着扫描速率由８mm/s增加到１２mm/s,偏
晶涂 层 的 硬 度 由 (１５５．６２±６．７８)HV 增 加 到

(１８１．３１±８．０６)HV.这主要是因为,随着扫描速

率增加,富铜区内富铁颗粒的粒径减小,富铁颗粒的

面密度增加,弥散分布的富铁颗粒对富铜基体起到

了更好的弥散强化作用.此外,铁固溶于铜基体内,
与铜形成了过饱和固溶体,对铜基体也产生了良好

的固溶强化效应,因而使其硬度得以提高.此外,当
扫描速率为１２mm/s时,在富铜层顶部出现了较大

的硬度 (３５３±９．８１)HV,该值远高于黄铜的硬度

(１３５±６．７５)HV,这是因为此区域富集了大量的富

铁颗粒,这将有利于提高偏晶涂层的耐磨性能.

图６ 偏晶涂层的硬度分布

Fig敭６ Microhardnessofimmisciblecoatings

３．５　耐磨性能

图７(a)为不同扫描速率下制备的Cu８０Fe２０偏

晶涂层的摩擦因数,可知:在磨损初始阶段,摩擦因

数上下波动,称为磨合磨损阶段,是由试样与对磨环

不完全啮合引起的;偏晶涂层的摩擦因数均大于黄

铜,这主要是由均匀分布于偏晶涂层内部的富铁颗

粒引起的.一方面,富铁颗粒的硬度远大于富铜基

体;另一方面,富铁颗粒与富铜基体的结合力较强,
不易从富铜基体内脱落,在与对磨环磨损过程中,增
加了运动阻力,导致摩擦因数增加[２５Ｇ２７].由图７(b)
可知,随着扫描速率增大,偏晶涂层的耐磨性提高,
且相较于黄铜得到了大幅提高,表明均匀分布于富

铜基体中的富铁颗粒可以提高铜基体的硬度,改善

其耐磨性能.磨损率的测试结果与磨损质量的分析

结果保持一致.
图８(a)~(d)为 不 同 扫 描 速 率 下 制 备 的

Cu８０Fe２０偏晶涂层及黄铜的磨损形貌,可知:偏晶涂

层与黄铜磨损后的特征主要为塑形变形、局部剥落坑

以及磨粒磨损产生的犁沟;随着扫描速率由８mm/s
增加 到 １２ mm/s,犁 沟 的 平 均 宽 度 由 (４３．８２±
２．１９)μm减小到(２７．４６±１．３７)μm,均小于黄铜表面

的犁沟宽度(９３．２４±４．６７)μm.显然,随着扫描速率

增加,偏晶涂层的耐磨性提高,相对于黄铜而言,耐磨

性得到了极大改善.图８(e)~(h)是不同扫描速率下

制备的Cu８０Fe２０偏晶涂层及黄铜磨损后的磨屑形

貌,可知:偏晶涂层的磨屑主要是黏着磨损产生的小

块状磨屑以及由于摩擦副间挤压、磨削效应产生的颗

粒状磨屑;黄铜产生的磨屑则以片状形式存在[２８Ｇ３０].
根据EDS分析(表１)可知,对于不同扫描速率下制备

的偏晶涂层的磨损面及磨屑,铁和氧元素的含量略大

于其他元素.一方面,铁元素来源于对磨环;另一方

面,偏晶涂层中的富铁颗粒在磨损过程中由于摩擦生

热,导致铁与空气中的氧反应形成氧化物,这也表明

磨损过程存在氧化磨损.黄铜磨损面与磨屑中氧元

素(图８(d)中的D点,图８(h)中的H点)的存在表明

磨损过程中产生了氧化磨损.

０３０２００５Ｇ６
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图８ 偏晶涂层与黄铜的磨损形貌及磨屑形貌.(a)~(d)磨损形貌;(e)~(h)磨屑形貌

Fig敭８ Wornmorphologyandworndebrismorphologyofimmisciblecoatingsandbrass敭

 a Ｇ d Wornmorphology  e Ｇ h worndebrismorphology

表１　偏晶涂层与黄铜磨损面及磨屑的EDS分析结果

Table１　EDSresultsofwornsurfaceandworndebris

ofimmisciblecoatingsandbrass

Position
Massfractionofelements/％

O Cr Fe Cu
A ２８．５２ ６．３１ ４６．０４ １９．１３
B ２９．３６ ６．５９ ４５．５０ １８．５４
C １５．７０ ８．７４ ６２．５１ １３．０５
D １０．８０ － － ８９．２０
E ３８．３１ ６．５７ ５０．４３ ４．７０
F ３６．８２ ６．６２ ４９．３０ ７．２６
G ２９．８２ ６．６５ ５３．５６ ９．９７
H ８．８６ － － ９１．１４

　　在磨损初期,偏晶涂层与对磨环相互接触,微观

上表现为微凸体与微凸体的接触,两个微凸体较尖

锐,在干摩擦过程中会产生相对运动[２８].对磨环的

硬度可达到６０HRC,可对偏晶涂层产生挤压、磨削

作用.首先,富铜基体由于黏着磨损而从偏晶涂层

表面以片状的形式剥落,随后富铁颗粒暴露出来,对
富铜基体产生阴影保护效应,阻止对磨环对偏晶涂

层表面的进一步磨削.随着磨损的进行,富铁颗粒

与富铜基体的结合力因对磨环的持续挤压作用而变

弱,使其易于从富铜基体内剥落,富铁颗粒剥落的同

时伴随着富铜基体的部分剥落,一部分作为磨屑,另
一部分残留于摩擦副间,对磨损面产生磨粒磨损.
随着磨损的进一步进行,摩擦生热导致氧化磨损的

产生.因此,偏晶涂层的磨损机制主要为黏着磨损、
磨粒磨损以及氧化磨损.但是,黄铜的硬度比对磨

环软,在磨损过程中对磨环对黄铜表面产生强烈的

磨削作用,导致磨损表面发生严重的塑形变形以及

大量铜屑持续剥落.黄铜的磨损机制主要为黏着磨

损和氧化磨损.此外,从图９可知,扫描速率分别为

８,１０,１２mm/s时制备的偏晶涂层的磨损高度分别

为(１４０±５．６０),(９７±４．８５),(４４．２±２．２１)μm,磨损

宽度分别为(５．５０±０．２８),(４．８９±０．２５),(１．５５±
０．１０)mm,均小于黄铜的磨损高度(４００±９．８０)μm
及磨损宽度(１１±０．４４)mm,进一步证实了偏晶涂

层较黄铜耐磨性得到了显著提高,且偏晶涂层的耐

磨性能随着扫描速率的增加而增强.这主要是因为

弥散分布的富铁颗粒对铜基体产生了阴影保护效

应,随着扫描速率增加,富铁颗粒的平均粒径减小,
富铁颗粒间的平均间距减小,面密度增加,导致富铁

颗粒对铜基体的阴影保护效应区域扩大,从而使得

偏晶涂层的耐磨性能大大提高[３１].

４　结　　论

采用激光熔覆技术制备了 Cu８０Fe２０偏晶涂

层,偏晶涂层内部出现了分层现象,富铁颗粒弥散分

布于在上层的富铜基体内,富铜颗粒弥散分布于下

层的富铁基体内.随着激光扫描速率由８mm/s增

加到１２mm/s,富铁颗粒的平均粒径由(７．５４±
０．３０２)μm减小到(５．３２±０．２１３)μm,面密度由０．２４
增加到０．４１,颗粒间距的减小使得富铁颗粒对铜基

体的阴影保护效应增强.此外,随着扫描速率由

８mm/s增加到１２mm/s,偏晶涂层的平均硬度由

(１５５．６２±６．７８)HV增加到(１８１．３１±８．０６)HV,且
均 高 于 黄 铜 的 硬 度 值 (黄 铜 的 硬 度 为 (１３５±
６．７５)HV),其对应的磨损高度、磨损宽度分别由

(１４０±５．６０)μm与(５．５０±０．２８)mm 降为(４４．２±
２．２１)μm与(１．５５±０．１０)mm,且均小于黄铜的磨

损高度和磨损宽度(黄铜的磨损高度和磨损宽度分

０３０２００５Ｇ７
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图９ 偏晶涂层与黄铜的磨损实验结果.(a)N１,三维轮廓;(b)N２,三维轮廓;
(c)N３,三维轮廓;(d)黄铜,三维轮廓;(e)磨损曲线

Fig敭９ Weartestresultsofimmisciblecoatingsandbrass敭 a N１ threeＧdimensionalprofile  b N２ threeＧdimensional

profile  c N３ threeＧdimensionalprofile  d brass threeＧdimensionalprofile  e wearcurves

别为(４００±９．８０)μm和(１１±０．４４)mm).激光熔

覆Cu８０Fe２０偏晶涂层的耐磨性能相对于黄铜得到

较大提高.
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