
第４０卷　第６期 光　学　学　报 Vol．４０,No．６
２０２０年３月 ActaOpticaSinica March,２０２０

　　收稿日期:２０１９Ｇ１２Ｇ０２;修回日期:２０１９Ｇ１２Ｇ０３;录用日期:２０１９Ｇ１２Ｇ０５
基金项目:国家自然科学基金(５１３７５４２５)

　∗EＧmail:gao５８＠sina．com

不同功率下激光重熔对 MgＧZnＧYＧZr合金性能的
影响研究

刘月洋,高士友∗,周英才,刘迪,韦亚南
燕山大学机械工程学院,河北 秦皇岛０６６００４

摘要　由于镁合金耐磨及硬度性能较差,应用激光重熔技术进行表面改性就显得尤为必要,其中激光功率因素所

产生的影响十分显著.为了探究激光重熔中功率因素对稀土镁合金的微观组织结构,硬度以及摩擦磨损性能的影

响.通过使用３kW的DILAS半导体激光器对 MgＧ１．８５YＧ７．９１ZnＧ０．７５Zr(质量分数,％)合金进行不同功率下的激

光重熔实验.采用光学显微镜(OM),电子扫描显微镜(SEM),X射线衍射仪(XRD)和能谱仪(EDS)观察所制得试

样的组织,形貌,相成分及分布;使用显微硬度计测量维氏硬度;使用摩擦磨损试验机测试样品的摩擦磨损性能,从
而得出不同激光功率对组织,性能的影响.研究表明,经过重熔处理的合金宏观凝固组织明显细化,且随着功率升

高,晶粒变大,第二相分布愈加弥散.由于细晶强化,固溶强化以及弥散强化的影响导致了硬度和耐磨性提高,其
中８００,１０００,１２００,２０００W激光功率作用下重熔细晶区的维氏硬度平均值分别为９０．９７,９３．４７,９４．２０,９５．５３HV,而
粗晶基材区的维氏硬度平均值仅为６３．９０HV,２０００W功率作用下的硬度照比基材提升了４９．５０％.随着功率的升

高,耐磨性越高且逐渐从以黏着磨损为主过渡到以磨粒磨损为主.可见,激光重熔技术可以明显强化该稀土镁合

金,激光功率的增大可以显著增加该合金的硬度以及抗摩擦磨损性能.
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EffectofLaserRemeltingonPropertiesofMgＧZnＧYＧZrAlloyat
DifferentPowers
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Abstract　Becauseofthepoorwearresistanceandlowhardnessofmagnesiumalloys themodificationoftheir
surfaceusinglaserremeltingtechnologyisparticularlybeneficial especially theinfluenceofthelaserpowerfactor
isimportant敭Toinvestigatetheinfluenceofthepowerfactorinlaserremeltingonthemicrostructure hardness 
andfrictionandwearpropertiesofrareＧearthmagnesiumalloys thelaserremeltingexperimentswithMgＧ１敭８５YＧ
７敭９１ZnＧ０敭７５Zr massfraction ％ alloywereconductedunderdifferentlaserpowersusinga３kW DILAS
semiconductorlaser敭Thestructure morphology phasecomposition anddistributionofthesampleswereobserved
byopticalmicroscopy OM  scanningelectron microscopy SEM  XＧraydiffraction XRD  andenergyＧ
dispersivespectroscopy EDS 敭MicrohardnesstestswereconductedtomeasuretheVickershardnessandelucidate
theeffectsofdifferentlaserpowersonthestructureandmechanicalpropertiesofthealloy敭Theresultsshowthat
themacrostructureofthealloyaftertheremeltingprocessbecomesfinerandwithincreasinglaserpower thegrain
increasesandthesecondphasebecomesmoredispersed敭HardnessandwearresistanceareenhancedbecauseoffineＧ
grainedstrengthening solidsolutionstrengthening anddispersionstrengthening敭Amongthechanges underlaser
powersof８００ １０００ １２００ and２０００W theaverageVickershardnessvaluesoftheremeltedfinecrystalregionare
９０敭９７ ９３敭４７ ９４敭２０ and９５敭５３ respectively whereastheaverageVickershardnessvalueofthecoarsecrystal
basematerialisonly６３敭９０敭WhenthealloyislaserＧremeltedunderapowerof２０００ W itexhibitsahardness
４９敭５０％greaterthanthatofthebasematerial敭Asthepowerisincreased thewearresistanceisenhancedandthe
weargraduallytransitionsfromadhesivetoabrasivewear敭Thelaserremeltingtechnologysubstantiallystrengthens
therareＧearthmagnesiumalloy andincreasingthelaserpowercandramaticallyincreasethehardness antifriction 
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andantiwearpropertiesofthealloy敭
Keywords　laseroptics MgＧZnＧYＧZralloy hardness frictionandwear wearresistance
OCIScodes　１４０敭３３９０ １６０敭３９００ ３５０敭３８５０

１　引　　言

激光表面处理因其具有操作简便、无污染、可选

择性地对零件局部表面进行改性等优势,在金属材

料表面改性方面已有许多成功的应用实例[１].激光

重熔工艺便是激光表面处理过程中具有代表性的工

艺之一.激光重熔可以细化其表面晶粒,通过熔化

金属表面之后的快速冷却来重新分布析出相并且可

以改变其尺寸大小[２].镁和镁合金由于其质量轻,
具有高比强度,广泛用于航空航天、汽车、电子等领

域.自２０世纪９０年代 MgＧZnＧRE系发现准晶以

来,MgＧZnＧYＧZr合金一直是快速凝固领域研究的

热点材料之一[３Ｇ５].其中,Zn可以提高强度,提高耐

腐蚀性;Zr和 Mg晶格相似,易形成共格相界,促进

非均质成核从而细化晶粒,降低显微缩松倾向;Y元

素的加入可以提升基材合金的室温以及高温强度可

以提升合金的延伸率,并且会形成很多三元合金相,
这些合金相非常复杂并且具有不同的形状,对合金

的组织和性能有很大影响.由 MgＧZnＧY 三元相

图[６]可知,在不同的温度截面可产生６种类型的三

元相,如具有二十面体的准晶相IＧMg３YZn６、面心

立方 WＧMg３Y２Zn３、１８R长周期调制结构的SＧMg４３
ZnY以及 YMgxZn１－x、Y９Mg８５Zn６、Y７Mg２７Zn６６.
在适宜的温度、成分及压力条件下,这些复杂析出相

如IＧMg３YZn６、SＧMg４３ZnY的产生会直接影响合金

性能.由于镁合金耐磨和耐蚀等性能较差,在一定

程度上限制了其应用范围.因此,为了拓展和开发

镁合金的潜力,本文将激光重熔工艺和稀土镁合金

进行有机结合从而改善镁合金的表面性能,该研究

具有重要的现实意义.Khalfaoui等[７]对ZE４１镁

合金进行了脉冲激光表面重熔实验,结果表明,经过

激光重熔试验后所得到的合金硬度比原合金的硬度

提升了约７０％,这被认为是由于细晶强化、固溶强

化以及弥散强化造成的.陈菊芳等[８]使用CO２连
续激光器对AM５０A镁合金进行了表面重熔处理,
结果表明,重熔层晶粒显著减小,固溶度增加导致

βＧMg１７Al１２相减少,但其分布更加弥散,显微硬度最

高提升约８７．５％.目前虽然开展了很多镁合金激光

重熔的工作,但在一些关键技术方面还需进一步攻

关,比如常规牌号的镁合金普遍熔点较低,激光重熔

形成的合金层较薄,缺乏硬质准晶相,并且性能提升

较低;没有详细的激光功率影响性能的指标等.从

而显示出镁合金的化学成分选材以及所用激光功率

的高低等变量控制的重要性,为了探究激光功率对

稀土镁合金组织及性能的影响,本文以铸造 MgＧ
１．８５YＧ７．９１ZnＧ０．７５Zr(质量分数,％)合金为研究对

象,研究在不同功率的激光重熔工艺下所产生的组

织和形貌特征,如第二相分布、数量、大小等对于材

料硬度和摩擦磨损性能的影响与联系.

２　实　　验

２．１　合金的熔炼及重熔制备工艺

实验中 MgＧ１．８５YＧ７．９１ZnＧ０．７５Zr合金的所用

原材 料 为９９．９９％的 纯 Mg锭,MgＧY 中 间 合 金

[w(Y)＝５０％]、９９．９９％的纯Zn块以及 MgＧZr中

间合金[w(Zr)＝３０％],采用２RRLＧM８型真空电

阻熔炼炉熔炼,熔化温度为７４０℃,将熔化好的合金

液体浇注到金属型中,制得铸造实验合金.采用

ICAP６３００等离子体光谱分析实验合金的最终成分

(质量分数,％)为:７．９１％Zn,１．８５％Y,０．７５％Zr,余
量为 Mg.将铸态合金充分退火后,运用线切割机

制成直径为６０mm、高为１２mm 的四个圆柱体.
用肥皂水,自来水对试样多次清洗后,将其置于乙醇

中使用超声波清洗机清洗５~１０min,直至表面洁

净后烘干.依次使用６００,１０００＃砂纸将表面氧化

皮打磨干净,使之显露出金属光泽并且表面大致平

整,并对其表面进行均匀的黑化处理.分别将四个

圆柱体固定在保护箱内,为了防止激光扫描过程中

镁合金的氧化和燃烧,采用与试样表面呈４５°角的侧

吹氩气(气流量１０L/min)对熔池进行保护.使用光

学输 出 为３kW 的 半 导 体 激 光 器(E１５．４B３Ｇ９８０Ｇ
IS２７．５,DILAS,德 国),焦 距 为 ３７０ mm,波 长 为

９８０nm±１０nm,标准电流为７８A,标准电压为７８V,
进行激光重熔处理,激光能量连续,工艺参数见表１.

２．２　检测手段

沿激光扫面的垂直方向截取制备成金相试样,
并使用徕卡DMI５０００M 型光学显微镜进行金相组

织观察,使用FEISCIOS型电子扫描显微镜进行形

貌观察并使用其搭载的牛津 XＧmax２０型能谱仪

(EDS)探头进行特定位置区域的元素及含量的测
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表１ 激光重熔工艺参数

Table１ Machiningparametersoflaserremelting

Serial
number

Laser

power
P/kW

Scanning
speed

V/(mms－１)

Spot
diameter
D/mm

Laprate

η/％

A１ ０．８ ３０ ３ ５０
A２ １．０ ３０ ３ ５０
A３ １．２ ３０ ３ ５０
A４ ２．０ ３０ ３ ５０

试.采用Brukerd８advance型X射线衍射仪进行

物相分析及点阵常数的测试,Cu靶 Kα辐射,扫描

步长为３(°)/min.采用InnovatestObserverA３M
型显微硬度计测试硬度,压头以不超过０．２mm/s
的速度下降到试样上,达到设置的试验力,整个加载

过程时间不超过１０s,再保持设置的试验力１０s
后,撤去试验力,再测量留下压痕的对角线长度.其

中,维氏压头是顶角１３６°的正四棱锥体,加载力为

０．１kgf(１kgf＝９．８０６６５N).采用 HTＧ６００高温摩

擦磨损试验机测试合金表面摩擦系数以及总的磨损

失重量,对磨材料４５钢,时间为２０min,转速为

２００r/min,载荷为２００N.

３　结果与分析

３．１　物相、显微组织、形貌及能谱分析

图１所示为不同激光功率重熔后的实验合金的

X射线衍射仪(XRD)对比谱图.表２为根据XRD
数据多次计算取平均值所得的晶面间距与晶格常数

等数据.由图１可知,在不同激光功率重熔后下的

四个实验合金的相组成并无较大的变化,实验合金

均由αＧMg相、准晶IＧMg３YZn６相和 WＧMg３Y２Zn３
相组成.检测中并未出现明显的与Zr相关的衍射

峰,分析原因是Zr的成分只有０．７５％,超出了XRD
的检测下限.但是,等离子光谱分析结果表明,实验

合金中确实含有０．７５％Zr.此外结合文献[９Ｇ１０],
试样中的Zr以固溶体或者单质的形态存在于合

金中.

　　MgＧZnＧYＧZr系合金中,W 相的熔点较高,在凝

固过程中会先结晶,在５２７℃时发生的反应是:L＋
α１Mg→W＋α２Mg.随后,I相将会以这些 W相为核

心进行非均质形核.伴随凝固过程的继续,W 相在

４４８℃会发生包晶反应:L＋W→I＋αＧMg,包晶完成

后,若富余剩余的液相,则将会直接凝固成镁和I相.

图１ 不同激光功率照射下的 MgＧZnＧYＧZr合金的

XRD衍射图谱

Fig．１ XRDpatternsofMgＧZnＧYＧZralloysolidifiedunder
differentlaserpowers

虽然激光重熔过程属于快热快冷过程,但是并

不能达到水冷的冷却速度,所以凝固过程相对水冷

较慢,在完成共晶反应生成 W 相以后,剩余的富含

锌的液相将会停留存在一段时间,伴随晶粒的长大,
剩余液相便受到挤压使其远离刚刚结晶的 W 相;

Zn元素在镁中的扩散系数远大于Y,在相对较慢的

凝固过程中,Zn元素会扩散到镁基体中,造成Zn元

素的缺少,富锌液相的缺失会阻碍随后的包晶反应,
从而导致合金凝固后依然有 W 相的剩余.所以该

合金的相组成并不是简单的αＧMg＋I相,其中还掺

杂 W相.
对比不同激光功率XRD图谱分析可知,较高

功率下αＧMg相的主X射线衍射峰均略微向右偏

移,且随着功率的提升其偏移程度也随之增大,考虑

是因为功率过高,导致温度剧烈升高,较多量的

Zn融入镁中造成置换固溶体的固溶率提升从而导

表２ 不同激光功率下凝固合金的X射线衍射分析

Table２ XRDanalysisofthealloysolidifiedunderdifferentlaserpowers

Laserpower/W
(１０２)α (１１０)α Latticeconstant

２θ/(°) d/nm ２θ/(°) d/nm a/nm c/nm c/a

８００ ４７．８７０ １．８９８６ ５７．４４３ １．６０２９ ３．２０５８ ５．２０４６ １．６２３４９４９１５
１０００ ４７．９１７ １．８９６９ ５７．４６２ １．６０２４ ３．２０４８ ５．１９７０ １．６２１６３００５５
１２００ ４７．９１９ １．８９６８ ５７．４４４ １．６０２９ ３．２０５８ ５．１９５３ １．６２０５９３９２４
２０００ ４７．９６１ １．８９５３ ５７．５１９ １．６０１０ ３．２０１９ ５．１９２９ １．６２１８１８２９５
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致的晶格畸变,为了证明推测,使用快速傅里叶变换

滤波对不同激光功率下的αＧMg相(１０２)与(１１０)两
个晶面的衍射曲线进行平滑取点测量２θ角,利用布

拉格方程２dsinθ＝λ,式中d 为晶面间距(nm),θ
为衍射角(°),λ为入射线的波长(nm),计算不同激

光功率作用下αＧMg相(１０２)和(１１０)的晶面间距,
并求得不同激光功率作用下的点阵常数,其结果如

表２所示.而标准αＧMg(PDF＃３５Ｇ０８２１)晶格常数

a＝３．２０９,c＝５．２１１,c/a＝１．６２４.由此可见,推测

结果与实验结果相一致.
图２为未经过处理基材的电子扫描显微镜

(SEM)形貌图以及在此区域内三个特征点的EDS
分析结果图.由图２可知,在晶内弥散分布的白色

絮状部分为IＧMg３YZn６相[图２(c)];晶界处能够

观察到两相交替生长分布的共晶组织特征,通过

EDS的Zn/Y的数值与XRD的相分析以及MgＧZnＧ
YＧZr合金在５２７℃发生共晶反应的方程式可以推

断出此共晶组织和晶内的黑色部分为αＧMg[图

２(d)],在晶界发灰白的部分为 WＧMg３Zn３Y２相

[图２(b)].也可看出,Zn、Y元素在晶间偏聚的程

度比晶内高.分析其原因,在 MgＧZnＧYＧZr三元合

金凝固线上,钇和锌的固溶度随着Y/Zn比率的增

加而显著减少.此外,Y是高熔点元素,在较高温度

下是形核的核心,故αＧMg固溶体可以在过冷度并

不大的情况下结晶.当Zn的质量分数为７．９１％
时,结晶点约为６３０℃;当Y的质量分数为１．８５％
时,αＧMg固溶体的结晶点高于６３０℃,也就是说,αＧ
Mg的固相点不会因为这两种合金元素而降低,于
是向晶界推动了足量的锌和钇.

图２ (a)基材组织EDS元素分析位置;(b)~(d)不同位置处的微观偏析定量分析结果

Fig．２  a EDSanalysispositionsofsubstrateorganization  b ＧＧ d analysisresultsofmicrosegregationindifferentpositions

　　图３所示为其他工艺条件参数不变,在不同激

光功率重熔条件下获得的圆柱体金属块的纵截面组

织图(OM)及 区 域 分 类.区 域 分 为 重 熔 细 晶 区

(FGR)、热影响区(HAZ)及基材粗晶区(CGZ).其

中图３(a)~(d)所对应的激光功率分别为８００,

１０００,１２００,２０００W.根据宏观观察,重熔细晶区与

热影响区随着功率的提升而逐渐增厚,这是功率增

大、热输入提高导致的.由图３也可以看出,经过激

光重熔后,晶粒大小显著减小,其中８００W重熔细晶

区的二次臂间距仅为０．１μm.分析其原因是以下两

个方面:１)形核率方面.因为能量起伏需要一定的准

备时间,再加上冷却速度较快,所以实际结晶温度要

显著低于理论结晶温度,这样产生了极大的过冷度.
根据固相和液相自由能随温度变化的关系图可知,在
一定温度下,过冷度越大,固液两相的自由能差异越

大,即相变驱动力越大.因此临界晶核半径越小,最
大相起伏尺寸越大,形核功越低,都会导致形核率的

提升.２)生长时间方面.因为激光重熔具有能量密

度大、热加工的作用时间短的特征,所以在光斑移走

后冷却速度很快,晶粒生长时间缩短,晶粒得到细化.
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图３ 不同激光功率下的纵截面显微组织图及区域分类.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．３ Microstructureandareaclassificationoflongitudinalsectionunderdifferentlaserpowers敭

 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

　　图４为不同功率下重熔细晶区显微组织图.
从图４(a)~(d)可以明显看出,随着功率增大,晶
粒由柱状的树枝晶逐渐变为等轴的树枝晶.这是

因为８００W和１０００W 重熔功率作用下试样的表

面温度低于１２００W 和２０００W 功率,并且散热速

度极快、散热方向性显著,导致晶粒生长速度较

慢,晶粒更细小,生长方向性更强.从图４还可以

看出,第二相从低功率的基本沿晶界或枝晶间呈

连续网状析出逐渐向晶内或枝晶干呈絮/点/球状

不连续析出过渡.

图４ FGR显微组织图.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．４ OpticalmicrographofFGR敭 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W
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　　图５为不同功率下重熔细晶区SEM 形貌图以

及EDS测试位置图.可以看出,在激光重熔的实验

条件下,实验合金发生快冷导致了非平衡相变,产生

了离异共晶,因此共晶组织特点不是很明显,第二相

被留在了枝晶间.由图４和图５的SEM 形貌图可

以分析组织与形貌的产生原因:８００W 功率重熔处

理下热输入相对较低,散热速度大于高功率重熔下

的合金,散热快导致过冷度较大,形核率得到提升,
晶粒生长时间较短,散热的方向性相对稳定而且特

征性较强,故产生了细小的生长方向较均一的柱状

树枝晶.由于热输入较低,在αＧMg基体中产生过

饱和固溶体的机会较小,晶界处原子排列较为杂乱

且疏松,第二相易于在枝晶间富集并析出,故呈现出

沿枝晶间呈连续网状析出的形态特征,如图５(a)所
示.而随着功率的提升,在１０００W 的热功率作用

下,可以明显看到,除了枝晶间,在枝晶干上也有少

量的第二相分布如图５(b)所示的D区域.这是因

为在较高功率下Zn、Y与 Mg形成过饱和固溶体的

机会较大,在合金液中存在着元素起伏,虽然钇相对

于锌在镁基体中更易于固溶,但是由于锌对钇有固

溶抑制的作用,导致锌原子置换了大量的枝晶干中

的镁原子,在一些微区内满足准晶相的元素组成,在
足够的热力学驱动力下,这些微区可以直接从液相

中形成准晶相I.在１２００W,２０００W 的功率作用

下,可以看到,枝晶间的第二相逐渐减少,呈断续分

布,枝晶干的第二相明显增多且２０００W 下的同一

枝晶干上的白色絮/点状明显多于１２００ W,如图

５(c)、(d)所示.根据XRD结果进行分析,在激光重

熔的快冷快热作用下,功率越高,形成过饱和固溶体

的几率越大,经过一定时间的时效,第二相的析出就

越多,而这也导致了枝晶间的Zn、Y含量下降,所以

晶界处的第二相呈断续分布.表３是在图５所标注

位置进行EDS打点测试求得的各原子占比的平均

值以及Zn与Y的比例.根据表３和XRD结果可

以推断,以上处理过的合金枝晶间分布的第二相主

要为IＧMg３YZn６,也有少量的 WＧMg３Y２Zn３,枝晶

干中 弥 散 的 白 色 絮/点 状 的 第 二 相 则 为 IＧ
Mg３YZn６.

图５ 不同功率下重熔细晶区SEM形貌图及EDS测试位置图.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．５ MicrostructureinFGRandEDSanalysispositionsofsubstrateorganizationunderdifferentlaserpowers敭

 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

３．２　显微硬度分析

以热影响区与母材区分界线作为横坐标,以金

相左边界处作为纵坐标,以点与点之间间隔１００μm
进行测试并进行空间上的绘图表征(图６),将某些

坏点去掉后求出平均值进行绘制硬度变化趋势曲线

(图７、８).图７为相同功率下细晶区、热影响区以

及粗晶区维氏硬度(HV)的变化图.图８为相同晶

区内维氏硬度随功率变化的关系图.根据观察,图

６中材料的硬度在晶界处,第二相聚集处有着明显

的提升,这是晶界处晶格畸变严重、位错塞积、第二
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相具有较高硬度导致的;在热影响区及重熔区的过

渡区域,硬度呈现陡降趋势,这是晶粒大小不一致导

致的.由图７、８可知,在８００,１０００,１２００,２０００W
激光功率作用下的细晶区的 HV 平均值分别为

９０．９７,９３．４７,９４．２０,９５．５３,而粗晶基材区的 HV平

均值仅为６３．９０,可以看到,经过激光重熔后,该种镁

合 金 的 硬 度 得 到 大 幅 提 高,增 长 幅 度 依 次 为

４２．３６％,４６．２８％,４７．４２％,４９．５０％.
表３ 第二相EDS分析结果(原子数分数,％)

Table３ AnalysisresultsofEDSinsecondＧphase atomicfraction ％ 

Element A B C D E F G H
Mg ８１．６７ ９７．３７ ８８．０４ ９５．８５ ７８．４９ ９５．０１ ６７．１５ ９４．７８
Zn １４．６６ １．８４ ９．７５ ３．１１ １７．３７ ４．２９ ２７．１０ ４．１３
Y ２．９９ ０．３２ １．６３ ０．５１ ３．６２ ０．７０ ４．８３ ０．７１
Zr ０．６８ ０．４７ ０．５８ ０．５３ ０．５２ ０．００ ０．９２ ０．３８
Zn/Y ４．９０ ５．７５ ５．９８ ６．１０ ４．７９ ６．１３ ５．６１ ５．８２

图６ 热影响区以及细晶区硬度平面分布特征.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．６ Heataffectedzoneandfinegrainzonehardnessdistributioncharacteristics敭

 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

　　由图７可知,在相同功率下激光重熔之后生成

的细晶区、热影响区的维氏硬度要显著高于粗晶基

材区,这是晶粒细化的结果.由图８可知,热影响

区、粗晶区的硬度变化幅度不大,细晶区的硬度随功

率的升高而增大.原因是在激光重熔工艺完成后,
第二相的数目、形态、分布都已经发生改变(见图

５).由于准晶IＧ相具有非常不错的物化性能,如较

高的硬度、较低的摩擦系数、优良的热稳定性以及较

好的耐腐蚀性等[１１],同时准周期结构较为特殊,准
晶和基体间的错配度减少,因而准晶与基体间的界

面能比较低,所形成的结合面很稳定,滑移较难进

行,同时其较大的硬度也可以使晶粒细化,滑移也较

难进行,镁合金得到强化,性能得到提升[１２Ｇ１３].虽然

W相也是 MgＧZnＧYＧZr合金中常见的三元相,但是

W相的出现会与基体形成不稳定的界面,受力时容

易破裂,形成裂纹源,使得合金的力学性能恶化[１４].
综上,主要从研究I相的数目、形态、分布的角

度来揭示随着功率的增大硬度得到提高的原因:

１)从数目的角度分析.随着功率的提升,固溶度得

到提升(见表２),导致固溶强化.因为冷却速度较

快,生成过饱和固溶体,随着一段时间的时效,晶内

析出准晶I相几率明显增大,导致第二相的沉淀强
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化.２)从形态和分布的角度分析.功率越大,晶内

的白色絮/点状I相的含量越多,合金中基本不存在

类似于未处理过的基体那样的粗大及连续网状分布

的第二相[如图５(a)所示],经过重熔处理后的IＧ准
晶相主要以在枝晶间的不连续网状、枝晶干的絮状

或颗粒状的形式存在.准晶相良好的形态及分布在

变形过程中可以有效阻碍位错运动,减轻变形过程

中的应力集中,使其能够有效吸收载荷却又不发生

断裂,因而获得了良好的硬度和力学性能.综上所

述,固溶强化和沉淀强化的联合作用超过了细晶强

化的作用,从而导致了维氏硬度随着激光重熔功率

的增大而上升.

图７ 维氏硬度Ｇ晶区曲线图.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．７ VickershardnessＧcrystalzonecurve敭 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

图８ 维氏硬度Ｇ激光功率曲线图

Fig．８ CurvesofVickershardnessandlaserpower

３．３　摩擦磨损性能分析

图９所示为在不同激光功率的作用下镁合金表

面的摩擦系数随磨损时间的变化曲线,图９给出了

不同激光功率作用下镁合金经过２０min摩擦磨损

后的磨损质量.表４给出了不同激光功率作用下的

镁合金表面稳定阶段的摩擦系数平均值.经分析,
重熔后的镁合金表层磨损形式主要是磨粒、黏着、接
触疲劳以及氧化磨损.在实验中的普遍磨损过程如

下:由于对磨材料是４５号钢环,硬度高于实验用镁

合金,对磨材料上细硬凸起的质点擦过试样表面时,
会发生较为强烈的刮擦.由于镁合金具有较低的硬

度和较差的塑性变形能力,导致了磨屑的产生.所

以,镁合金在磨擦磨损的初阶段以磨粒磨损为主,从
图９(a)、(b)起步阶段都可以看出这一特点.随着

摩擦的进行,摩擦表面的局部温度提高,当达到一定

温度时,镁合金将缓慢焊接到第４５钢圈表面,导致

黏合磨损.随后,将新形成的黏合点切割或拉开,剥
离产生磨屑,在其他地方形成新的黏合点,从而黏

合Ｇ断裂Ｇ脱落Ｇ再黏合循环往复.当镁合金与４５号

钢环周期性接触时,表面因交替应力而疲劳,研磨屑

剥落导致接触疲劳磨损.同时,由于镁合金表面很

容易形成耐磨性差的氧化镁薄膜,在循环接触应力

下很容易脱落,新的氧化镁薄膜将继续产生,从而产

生氧化磨损.图８中随后的稳定波动过程是该过程

的反应.
综合分析图９、表４和图１０可以发现,随着激

光功率的增大,磨损稳定阶段的平均值逐渐下降,磨
损量也在逐渐下降.这说明随着功率的增大,实验

镁合金越来越耐磨,并且在磨损过程稳定阶段越来
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图９ 摩擦系数Ｇ磨损时间曲线图.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．９ Curveoffrictioncoefficientsandtime敭 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

表４ 磨损稳定阶段的摩擦系数平均值

Table４ Meanvalueoffrictioncoefficientinthestage
ofwearstability

Laserpower/W Meanvalueoffrictioncoefficient

８００ ２．２３４

１０００ １．８７３

１２００ １．４９３

２０００ １．１７４

越光滑.磨损量下降的原因可以从图４、５、８中看

出,随着功率的增大,第二硬质相析出越来越多且分

布更加弥散,导致硬度提升,金属材料抵抗磨粒磨损

的能力与H/E成正比(H为材料硬度,E是杨氏模

量).其中杨氏模量对材料组织不敏感,那么硬度对

材料的抗磨损性能至关重要,材料硬度越高,其对磨

粒磨损的抗力就越好.随着功率的提升,磨损稳定

阶段越来越光滑的原因则是在磨损过程中,I相和

W相脱落,在磨损表面上形成润滑膜以隔离金属摩

擦表面的直接接触,并且细微颗粒在摩擦过程中充

当“微纳米球”,局部的“滑动摩擦”可以被转换进入

“滚动摩擦”,摩擦系数和磨损量得到减少[１５].从图

１１可以看出,虽然在摩擦磨损过程中同时发生了上

述四种磨损形式,但是不同功率下的主要磨损种类

是不同的,在８００W到２０００W的过程中,都有细细

的划痕,说明都发生了黏着磨损.其中,从图１１(a)

中的划痕形态以及结疤现象可以判断,８００W 的磨

损形式以黏着磨损为主.随着功率的增大,可以看

到,试 样 表 面 的 擦 伤 与 犁 沟 越 来 越 多,尤 其 是

２０００W已经密布了犁沟,从此处可以判断２０００W
的磨损形式以磨粒磨损为主.

图１０ 磨损失重对比图

Fig．１０ Comparisonchartofweightloss

４　结　　论

随着激光重熔功率的增大,MgＧ１．８５YＧ７．９１ZnＧ
０．７５Zr(质量分数,％)合金的相组成并未见明显变

化,Mg基体中通过置换固溶的方式固溶Zn的含量

增大,晶格畸变更严重.激光重熔工艺可以形成离

异共晶,可以改变基体的硬度以及弹性模量.激光

重熔工艺可以明显细化晶粒,从而明显提升基材的
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图１１ 重熔层磨损表面的SEM形貌.(a)８００W;(b)１０００W;(c)１２００W;(d)２０００W
Fig．１１ SEM morphologyofwornsurfaceonremeltinglayer敭 a ８００W  b １０００W  c １２００W  d ２０００W

硬度.激光重熔功率的增大与快冷作用使得生成过

饱和固溶体的几率提高,通过时效作用在枝晶干析

出更多的絮/颗粒状IＧMg３YZn６,从而导致了Zn的

减少,使枝晶间的粗大及连续分布的第二相网状结

构变为不连续的网状结构.
由于细晶强化的作用,相同功率下细晶区的硬

度高于热影响区高于粗晶区.不同功率下粗晶区和

热影响区未见太大变化,细晶区的硬度从大到小的

排序依次为:２０００W、１２００W、１０００W、８００W.

８００W以黏着磨损为主,２０００W以磨粒磨损为

主,１０００W和１２００W 属于两者之间过渡,耐磨性、
硬度呈正相关关系.功率越大,硬度越高,耐磨性也

越高.由此可见,激光重熔工艺作用在 Mg稀土合

金上确实可以显著提高合金的硬度,耐磨性,改善其

组织结构.
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