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原位NbC对激光熔覆Co基涂层组织和
磨损性能的影响
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摘要　针对４２CrMo钢易发生磨损失效的问题,采用激光熔覆混合粉末(Co基粉、Nb粉和Cr３C２ 粉)在４２CrMo钢

表面成功制备了原位NbC颗粒增强复合涂层,分析了NbC含量对复合涂层微观结构、磨损行为以及 NbC形态的

影响.结果表明:当NbC的质量分数为０~１５％时,涂层与基材的结合性能良好,涂层中没有明显的缺陷;当 NbC
的质量分数为２０％时,涂层中出现了微裂纹;复合涂层的基体主要由εＧCo和γＧCo组成,强化相主要包括 NbC、

Cr２３C６和Cr７C３;NbC颗粒的形成是通过溶解在熔池中的 Nb原子和C原子以原位反应形成的;随着 NbC含量增

加,NbC的形态逐渐从四边形变为花瓣形,复合涂层的显微硬度和耐磨性明显增加,磨损形式主要是磨粒磨损和硬

质相剥落磨损;当 NbC的质量分数为１０％时,涂层的显微硬度和耐磨性最佳,显微硬度和磨损速率分别为

５４６．４HV和０．０２０g/min.
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Abstract　Tosolvetheproblemofwearfailureof４２CrMosteelandmeetitsapplicationrequirements insituNbCＧ
particleＧreinforcedcompositecoatingswerepreparedona４２CrMosteelsurfaceusinglasercladdingwithamixed
powder CoＧbased Nb andCr３C２powder 敭TheeffectsofNbCcontentonthemicrostructure wearbehavior and
NbCmorphologyofthecompositecoatingswereanalyzed敭TheresultsshowthatwhenthemassfractionofNbCis
０ＧＧ１５％ thecoatingbondswellwiththesubstrateandnoobviousdefectsareobservedinthecoating敭Whenthe
massfractionofNbCreaches２０％ microcracksappearinthecoating敭Thematrixofthecompositecoating
primarilycomprisesεＧCoandγＧCo敭TheprimarystrengtheningphasesareNbC Cr２３C６ andCr７C３敭NbCparticles
areformedbytheinＧsitureactionofNbandCatomsthataredissolvedinthemoltenpool敭WiththeincreaseofNbC
content theshapeoftheNbCparticlesgraduallychangesfromquadrilateraltopetaling敭Themicrohardnessand
wearresistanceofthecompositecoatingsclearlyincrease andtheprimarywearformsofthecompositecoatingsare
abrasivewearandhardＧphasespallingwear敭WhenthemassfractionofNbCis１０％ themicrohardnessandwear
resistanceofthecoatingsattaintheirmaximalvaluesof５４６敭４HVand０敭０２０g min respectively敭
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１　引　　言

４２CrMo钢是一种具有高强度和高韧性的超高

强度钢,已被广泛用作齿轮、轴和钻头材料.随着现

代工业的快速发展,４２CrMo钢的使用环境愈加复

杂,其中的磨损问题成为其失效的主要方式之一.
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为了节省材料和减少经济损失,提高４２CrMo钢表

面的耐磨性是十分必要的.随着激光熔覆技术的发

展,利用激光熔覆技术在材料表面制备耐磨涂层从

而提高材料表面的耐磨性能被认为是非常有潜力的

方法.
激光熔覆金属基复合涂层具有较高的黏接强

度、小的热影响区和精细的微观结构[１Ｇ２].在目前

的研究中,激光熔覆基体粉末主要是Fe基、Ni基

和Co基粉末,涂层中的强化相主要有碳化物[３]、
氧化物[４]、硼化物[５]和氮化物[６].研究人员研究

了强化相尺寸、体积分数、分布规律以及强化相的

加入形式对涂层微观结构和力学性能的影响.强

化相可以通过两种方式引入涂层:直接添加和原

位合成.近年来,研究人员发现,原位合成的强化

相比 直 接 引 入 的 强 化 相 更 精 细,更 均 匀.Feng
等[７]通过优化Ti粉与AlB２粉的比例制备了(原位

Ti３Al＋TiB)/Ti复合材料,显著提高了涂层的耐

磨性和耐高温氧化性.vanNghia等[８]以纯Cu粉、

Ti粉和B粉末为原料,采用激光熔覆技术制备了

原位Cu/TiB２复合涂层,复合涂层与基体实现了高

强度的冶金结合,涂层中的主要相包括Cu、TiB２
和TiFe３.在强化相中,NbC因具有高硬度、高熔

点和优异的弹性模量而备受研究者的关注[９].Li
等[１０]研究了原位NbCp 在激光熔覆Fe基复合涂层

中的形成机理和强化行为.溶解在熔池中的 Nb
和C元素通过化学反应形成 NbC,随着涂层中的

NbC含量增加,涂层的显微硬度和耐磨性得到改

善.宗琳等[１１]采用激光熔覆技术通过调节 Nb的

含量成功制备了多组NbC/Fe基复合涂层,他们在

实验中发现:随着Nb含量增加,NbC含量增多,其
形态逐渐由树枝状向点状转变,涂层中以断续网

状分布的 M７C３ 的含量逐渐减少;引入适量 NbC
能提高涂层的耐磨性.Sun等[１２]研究了激光熔覆

Ni４５涂层中原位形成 NbC颗粒的微观结构演变

和强化行为,结果表明,涂层基体主要由γＧNi(Fe)
固溶体组成,强化相主要由 Cr２３C６、NbC、Cr７C３、

Cr２B和少量Cr３C２ 组成,该复合涂层具有优异的

耐磨性,其硬度比未引入NbC颗粒的Ni基涂层高

４．４３倍.Cao等[１３]通过激光熔覆技术制备了 NbC
增强Fe基复合涂层,结果表明:金属基体被稀释,
涂层中的Nb含量降低;并非涂层中的所有 Nb都

能与C反应形成NbC,大约１/３的Nb作为固溶体

原子存在于涂层中.目前,利用激光熔覆技术原

位制备NbC复合涂层的研究主要集中在Fe基和

Ni基材料上,针对Co基材料的研究较少,而且激

光熔覆原位合成的 NbC在Co基涂层中的形成机

理、形态和分布规律仍不明晰.鉴于此,本文采用

激光熔覆技术成功制备了不同含量的原位NbC增

强Co基复合涂层(x％NbC/Co复合涂层,x％表

示NbC的质量分数),随后系统地研究了原位NbC
颗粒的形态、分布、形成机理,以及 NbC含量对复

合涂层硬度和磨损机制的影响.

２　实验材料和方法

实验所用基板为４２CrMo钢,在进行激光熔覆

之前将其表面抛光并用乙醇清洗.实验所用粉末为

Co基粉末(粒径为７５~１０６μm)、纯Nb粉(质量分

数为９９．９％)和Cr３C２ 粉末(粒径为７５~１０６μm).
对于NbC颗粒,总共设计了４个梯度含量,每个梯

度含量下Nb和C的物质的量比均为１∶１.将这三

种粉末用YXQMＧ２L行星式球磨机混匀,其中球粉

质量比为５∶１,主盘转速为２５０r/min,混合时间为

４h,并在激光熔覆之前进行烘干处理,烘干温度为

９５℃,时间为２h.４２CrMo钢的化学成分列于表１
中.Co基粉末的化学成分列于表２中.设计的

NbC的质量分数列于表３中.
表１　４２CrMo钢的化学成分

Table１　Chemicalcompositionof４２CrMosteel ％

Element C Si Mn S P Cr Ni Cu Mo Fe

Massfraction/％ ０．４３５ ０．２０１ ０．６１３ ＜０．０３５ ０．００７ ０．８７ ＜０．００１ ＜０．０３０ ０．１４２ Bal．

表２　Co基粉末的化学成分

Table２　ChemicalcompositionofCoＧbasedpowder ％

Element Co Cr W Mo Si
Massfraction/％ Bal．２４．１２ ５．４５ ４．９５ ０．９２

　　实验用激光器为IPGYLSＧ４０００型光纤激光

器,其最大功率为４０００W,波长为１０６４nm,光斑直

径为３mm.保护气和送粉气均采用高纯氩气,经
同轴喷嘴进入熔池.高纯氩气可以有效避免熔池被

空气氧化.实验中所使用的优化的工艺参数如表４
所示.
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表３　混合粉末中各组分的质量分数

Table３　Massfractionofeachcompositionofmixedpowder ％

No． DesignedmassfractionofNbC Nb Cr３C２ CoＧbased
１＃ ０ ０ ０ Bal．
２＃ ５ ４．４２ ３．８ Bal．
３＃ １０ ８．８４ ７．６ Bal．
４＃ １５ １３．２６ １１．４ Bal．
５＃ ２０ １７．６８ １５．２ Bal．

表４　激光熔覆实验参数

Table４　Experimentalparametersoflasercladding

Laserpower/W
Shieldinggasflow/

(Lmin－１)
Carriergasflow/

(Lmin－１)
Powderfeeding
rate/(gmin－１)

Scanningvelocity/

(mmmin－１)
１８００ ３５ ３．５ １７ ２８０

　　激光熔覆后,切割出尺寸为１０mm×１０mm×
１０mm的金相样品,将样品的横截面抛光并用王水

[V(HCl)∶V(HNO３]＝３∶１)腐蚀.利用X射线衍

射仪(XRD)分析涂层的相组成,仪器使用CuＧKα靶,
加速电压为４０kV,电流为１５０mA,扫描范围为

１０°~９０°.采 用 OLYMPUSBX５１ 光 学 显 微 镜

(OM)以及附带有能量色散光谱仪(EDS)的Quanta
２５０扫描电子显微镜(SEM)表征复合涂层的微观形

貌.使用 HXＧ２００显微硬度计测试涂层的显微硬

度,加载载荷为２．９４N,从界面以上适当位置垂直

向上 测 试 直 至 涂 层 顶 部,相 邻 测 试 点 的 间 距 为

０．１mm,在每个涂层试样的不同位置测试３次,最
后取其平均值作为涂层的平均硬度.使用 MLSＧ
２２５湿砂橡胶轮测试仪进行摩擦磨损实验,磨料选

用硅砂,其粒度符合 GB２４７７—１９８３的规定(粒径

２１２~４２５μm).磨损测试仪器的原理图如图１所

示,详细的测量参数列于表５中.

图１ 摩擦磨损实验示意图

Fig敭１ Diagramoffrictionweartest

表５　摩擦磨损实验参数

Table５　Experimentalparametersoffrictionweartest

Rubberwheel
diameter/mm

Rotatingspeed/

(mmin－１)
Weartime/min Load/N

Sampledimension/
(mm×mm×mm)

２４０ １４０ １０ １３０ ５７×２５．５×６

３　分析与讨论

３．１　复合涂层的相组成

５种样品的XRD图谱如图２所示.可以发现,
除设计成分为０以外的所有涂层中均出现了 NbC
相,这意味着NbC颗粒成功地通过Cr３C２ 与Nb粉

末原位合成了.不含有NbC的涂层(记为０％Nb/

Co)主要由具有面心立方FCC结构的γＧCo和具有

体心立方 HCP结构的εＧCo组成.与标准εＧCo相

(PDFＧ８９Ｇ７０９４)和γＧCo相(PDFＧ８９Ｇ７０９３)相比,复
合涂层中εＧCo和γＧCo相的衍射峰略微向左移动,
并且偏移随着NbC含量的增加而增大.根据布拉

格方程可知,εＧCo和γＧCo相衍射峰值对应的角度

减小表示晶格距离的增大.这主要是由于激光熔

覆过程中的冷速较快,合金元素没有足够的时间

完全扩散,导致最终形成的εＧCo和γＧCo相的晶格

尺寸增大.此外,NbC和γＧCo衍射峰的强度随着

NbC设计含量的增加而增强,这表明在高C含量

下,γＧCo可能比εＧCo更稳定.在XRD图谱中也可

以发现涂层中存在Cr２３C６ 和Cr７C３ 相,这表明Cr
原子与C原子在高温熔池中反应生成了多种碳铬

化物.
熔池中可能发生的反应为

３Fe＋C→Fe３C, (１)
Nb＋C→NbC, (２)

２３Cr＋６C→Cr２３C６, (３)

０３０２０１０Ｇ３
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７Cr＋３C→Cr７C３, (４)

３Cr＋２C→Cr３C２. (５)

　　反应的Gibbs自由能ΔG 如图３所示,可以看

出:当温度高于１６００K时,Fe３C和Cr３C２ 反应的

Gibbs自由能相较于 NbC、Cr７C３ 和Cr２３C６高.结

合XRD结果,熔池中的C元素和Cr元素、Nb元素

反应 生 成 Cr２３C６、Cr７C３ 和 NbC.由 于 较 高 的

Gibbs自由能,Fe３C相不会在熔池中形成,因此未

在XRD图谱中观察到Fe３C相.值得一提的是,Nb
和C按照原子数比１∶１混合,但由于一些C原子与

Cr反应形成碳铬化合物,因此熔池中的Nb过剩并

且固溶于基质中.

图２ 不同NbC/Co涂层的XRD图谱

Fig敭２ XRDpatternsofdifferentNbC Cocoatings

图４显示了EDS的测试区域,测试结果如表６
所示.涂层的典型微观结构由白色颗粒相(A、E)、
共晶相(B、D)和基质(C)组成.其中A相和E相主

要由C、Nb和Co元素组成,这表明该颗粒可能是原

位形 成 的NbC颗 粒.基 质 主 要 由Co、Cr、C和Fe

图３ 可能发生的反应的Gibbs自由能

Fig敭３ Gibbsfreeenergyforpossiblereactions

元素组成.C元素和Fe元素主要来自基板,Co和

Cr元素主要来自混合粉末.共晶相(B、D)主要由

Cr、C和Co元素组成.结合XRD的结果可以推出

白色颗粒相、共晶相和基质分别为NbC颗粒、碳铬

化物和Co基体.

图４ EDS测试区域

Fig敭４ TestareaofEDS

表６　图４中各相的化学成分

Table６　ChemicalcompositionsofphasesinFig．４

Zone
Percentageofatoms/％

C O Cr Fe Co Nb Mo W
A ４６．７ ４．２ ９．２ ５．４ １４．６ １８．１ １．１ ０．６
B ２３．３ ４．５ １８．１ １０．５ ３２．６ ５．７ ３．６ １．８
C １０．３ １．３ ２２．８ １６．７ ４５．８ ０．９ １．４ ０．８
D ２４．６ ３．９ １８．０ ８．８ ３２．１ ６．９ ３．９ １．８
E ４４．９ ４．８ １０．２ ６．０ １７．２ １５．４ １．１ ０．６

３．２　复合涂层的微观结构

复合涂层的宏观形貌如图５所示,可以看出,涂
层与基板实现了良好的冶金结合,没有发现明显的气

孔和裂纹.不同NbC含量涂层的SEM形貌如图６
所示.结果表明,随着NbC设计含量的增加,细小颗

粒开始出现在涂层中,NbC颗粒的数量逐渐增多,尺
寸逐渐增大,形状也逐渐从四边形变为花瓣形,涂层

中NbC周围的共晶结构也受到了抑制.当NbC设

计的质量分数为２０％时,涂层中出现了微裂纹,如图

６(e)所示.这主要是由于随着NbC设计质量分数的

增加,熔池中高温反应产生的脆性硬相含量增加,并
且激光加工过程中会产生大量应力,当涂层中的应力

大于材料的屈服强度时将形成裂纹,因此当NbC的

质量分数为２０％时在涂层中发现了裂纹.

０３０２０１０Ｇ４
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图５ 复合涂层的宏观形貌.(a)单道形貌;(b)１＃涂层的横截面形貌;(c)多道形貌

Fig敭５ MacroＧmorphologiesofcompositecoatings敭 a Singlechannelmorphology  b crossＧsection
morphologyof１＃coating  c multiplechannelmorphology

图６ 不同NbC/Co涂层的SEM图像.(a)０％NbC/Co;(b)５％NbC/Co;(c)１０％NbC/Co;
(d)１５％NbC/Co;(e)２０％NbC/Co

Fig敭６ SEMimagesofdifferentNbC Cocoatings敭 a ０％NbC Co  b ５％NbC Co 

 c １０％NbC Co  d １５％NbC Co  e ２０％NbC Co

　　为了解原位NbC颗粒的微观结构和分布,有必

要探索 NbC/Co复合涂层微观结构的演变机理.
由于实验采用的是同步送粉的方法,激光束的能量

主要被粉末吸收,其余能量基本上被基板吸收.熔

点从高到低的粉末依次是Nb、Cr３C２、Co基粉末,因
此Co基粉末首先被加热至熔化态,随后过量的热

输入使Cr３C２ 和 Nb溶解在熔池中.在熔池中,熔
池的流动促进了元素的重新分布,并且减少了熔池

中每个区域元素含量的差异.由于C元素与Nb元

素的亲和力比其与Cr元素的亲和力强,因此 NbC
优先在熔池中形成.由于较高的温度梯度和激光熔

覆过程的快速冷却,具有较高熔点的 Nb不会完全

溶解于熔池,而是部分保持未熔化状态.这些未熔

化的Nb可以作为NbC形核的基质,具有异相形核

的作用[１２].此外,熔池中的Cr元素与C元素反应

会形成碳铬化物(Cr２３C６和Cr７C３).当激光束向前

移动 时,熔 池 开 始 凝 固,由 于 NbC 的 熔 点 高 达

３５００℃,因此熔池中生成的 NbC将随着熔池温度

的降低而率先沉淀,紧接着碳铬化物(Cr２３C６和

Cr７C３)也发生沉淀,待熔池温度降至室温时,原位反

应和相变完成,最终生成了NbC和碳铬化物.
复合涂层中NbC颗粒的形态主要是四边形和

花瓣形.当NbC的质量分数较低时,其形态主要为

四边形,花瓣形态随着 NbC质量分数的增加而出

现.NbC晶体具有面心立方结构(FCC),其八面体

尖端的过冷度较大,在晶粒生长过程中的生长速率

最快,是优先生长的方向.在形核过程中,{１００}晶
面的界面能越低,NbC在‹１００›晶体方向上的生长

速率就越大,从而露出{１１１}晶面,如果此时NbC颗

粒被固Ｇ液界面吞没,则最终形成的横截面就是四边

形,如图６(d)所示.随着NbC在‹１００›晶向上进一

步生长,其表面中心出现一个凹坑并延长,最终形成
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的横截面是花瓣状,如图６(e)所示.

３．３　复合涂层的显微硬度和摩擦性能

不同复合涂层的平均显微硬度如图７所示.可

以发现,未引入NbC强化相的Co基涂层的强度与

基板４２CrMo相近,约为３１８．８HV,而所有引入

NbC强化相的复合涂层的显微硬度都比未引入

NbC强化相的Co基涂层高.随着 NbC质量分数

从５％增加到１０％,复合涂层的平均显微硬度从

４２６．１HV增大到５４６．４HV,当NbC质量分数大于

１０％时,涂层的硬度略有波动,这表明引入 NbC可

明显提高涂层的显微硬度,并且NbC质量分数对复

合涂层的显微硬度有显著影响.值得一提的是,引
入过多的NbC会增加复合涂层中脆硬相的质量分

数,可能会在涂层中形成裂纹缺陷.当NbC的质量

分数为１０％时,复合涂层的平均显微硬度可达到

５４６．４HV,该值约为Co基涂层(３１８．８HV)的１．７
倍.随着NbC质量分数增加,涂层中的晶粒越来越

小,同时涂层中的NbC总量增加,涂层的硬度增大.
结合涂层的XRD结果和图６中基体的形态变化可

以发现,随着NbC质量分数增加,Co基体的存在形

式由以εＧCo为主转变为以γＧCo为主.γＧCo是具

有FCC结构的高温稳定相,εＧCo是具有 HCP结构

的室温稳定相,γＧCo的硬度低于εＧCo的硬度,这会

降低涂层的硬度.在这两者的相互作用下,整个涂

层的平均硬度先增大后趋于平稳.

图７ 不同复合涂层的平均硬度

Fig敭７ Averagehardnessofdifferentcompositecoatings

不同复合涂层的磨损速率如图８所示.可以看

出:随着NbC质量分数增加,涂层的磨损速率显著

降低,这表明NbC颗粒在提高涂层耐磨性方面起到

了重要作用;当NbC的质量分数为１０％和１５％时,
涂层的磨损率分别为０．０２０g/min和０．０１８g/min,
显著低于未引入NbC的Co基涂层.另外,当NbC
的质量分数大于１０％时,继续增加 NbC含量对耐

图８ 不同复合涂层的磨损率

Fig敭８ Wearrateofdifferentcompositecoatings

磨性几乎没有影响.
图９显示了复合涂层磨损后的表面形貌,可以

发现涂层表面上有许多平行的沟槽,这表明涂层的

主要磨损模式是磨粒磨损.由于硅砂的硬度高于复

合涂层的硬度,因此硅砂可以容易地刮擦复合涂层

表面,形成沟槽.在图９中可以发现,由于硅砂的挤

压,低硬度的Co基体在磨擦过程中发生了大量的

塑性变形,但在引入了NbC颗粒的复合涂层表面上

只发生了较小的塑性变形.观察图９(b)~(e)可以

发现,在涂层磨损表面上有很多凹坑,凹坑的面积随

着NbC质量分数的增加而增大,通过放大的凹坑可

以看出,这些凹坑中有许多大小不一的颗粒,结合其

形貌可以推测出这是NbC颗粒.高硬度的NbC颗

粒使得复合涂层的耐磨性得到了极大改善.在磨损

实验早期,Co基基体被磨损材料所消耗,从而暴露

出NbC颗粒,涂层表面的 NbC颗粒在磨损过程中

对金属基体产生钉扎效应,可以抑制塑性变形并防

止涂层进一步磨损.此外,NbC颗粒与硅砂长时间

的相互作用会破坏硅砂,从而降低硅砂的耐磨性并

有效地保护了涂层.随着NbC质量分数增加,NbC
颗粒的尺寸和体积分数增加,保护效果越来越明显,
涂层的耐磨性也越来越高.同时,NbC颗粒与硅砂

经过了长时间作用,在交变应力作用下二者界面处

易产生应力集中,进而诱发裂纹的形成与扩展,最终

导致NbC发生剥落.因此,原位形成的熔覆层的主

要磨损机制是磨粒磨损和硬质相剥落磨损,且随着

硬质相数量的增加,磨粒磨损逐渐减弱,而剥落磨损

有所增强,受此影响,磨损速率在硬质相数量达到一

定阈值时趋于稳定.由图８可知,当NbC质量分数

超过１０％时,涂层的耐磨性不会明显提高.同时,

NbC质量分数的增加将导致涂层中脆硬相增加,在涂

层中应力的作用下最终形成裂纹,如图６(e)所示.
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图９ 不同复合涂层的磨损形貌.(a)(b)０％NbC/Co;(c)５％NbC/Co;(d)１０％NbC/Co;
(e)１５％NbC/Co;(f)１５％NbC/Co的局部放大

Fig敭９ Wornmorphologiesofdifferentcompositecoatings敭 a  b ０％NbC Co  c ５％NbC Co  d １０％NbC Co 

 e １５％NbC Co  f localmagnificationof１５％NbC Co

４　结　　论

为提高４２CrMo钢表面激光熔覆Co基涂层的

耐磨性,利用原位合成的方法引入 NbC,成功地制

备了原位NbC/Co基复合涂层,研究了复合涂层的

微观结构、相组成、显微硬度和耐磨性,并得到了以

下结论:

１)利用激光熔覆复合粉末(Co基粉末、Nb粉

和Cr３C２ 粉)在４２CrMo钢表面成功制得了 NbC/

Co复合涂层.当 NbC的质量分数分别为０、５％、

１０％、１５％时,涂层与基材实现了良好的冶金结合,
涂层中没有明显的缺陷出现;当NbC的质量分数达

到２０％时,涂层中出现微裂.

２)熔池中的 Nb原子和C原子通过原位反应

生成了NbC颗粒,原位 NbC颗粒均匀地分布在涂

层中,随着设计的NbC含量增加,NbC颗粒的形貌

从四边形转变为花瓣形.

３)复合涂层的硬度和耐磨性相较于未引入

NbC颗粒时有明显提升,提升幅度受 NbC含量的

影响.当NbC的质量分数为１０％时,复合涂层具

有最佳的显微硬度和耐磨性,显微硬度和磨损速率

分别为５４６．４HV和０．０２０g/min.

４)复合涂层的磨损模式是磨粒磨损和硬质相

剥落磨损.涂层表面的NbC颗粒在磨损过程中对

金属基体产生钉扎效应,可以抑制塑性变形并防止

涂层进一步磨损;同时,NbC颗粒与硅砂经过了长

时间作用,在交变应力作用下二者界面处易产生应

力集中,进而诱发裂纹形成和扩展,最终导致 NbC
发生剥落.
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