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TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2层力学性能及微观机制研究 

摘 要 

TC4 钛合金具有低密度、高比强度和高耐腐蚀性等优异性能，广

泛应用于航天航空、海洋工程等领域，但其表面硬度低、耐磨性差，

限制了其在风电机轴承领域的应用，因此对 TC4 钛合金表面改性具

备重要理论研究价值和应用潜力。本文通过激光熔覆技术在 TC4 钛

合金表面沉积 TiO2 熔覆层，并对性能最佳的熔覆层进行热处理。采

用显微硬度仪、摩擦磨损测试仪、纳米压痕仪测试了 TiO2 层的力学

性能；采用体视显微镜、光学显微镜、扫描电镜、电子探针显微分析

仪和 X 射线衍射仪表征了 TiO2 层微观结构。研究了激光熔覆及热处

理工艺参数对 TiO2 层微观结构和力学性能的影响，探讨了 TiO2 层微

观结构形成机理，构建了 TiO2 层强化机制模型，为其工程应用提供

理论参考。主要研究结果如下： 

（1）研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2层力学性能的影

响。相较于基体，TiO2 层硬度与耐磨性提高，断裂韧性降低；热处理

后 TiO2 层硬度、耐磨性下降，断裂韧性提高。当激光功率为 800W，

熔覆层数为 2 时，显微硬度达 1582.3 HV0.1，比基体高 5.2 倍；比磨

损率为 1.42×10-2
 mm3/(Nm)，耐磨性比基体高 3.6 倍，磨损机理为磨

粒磨损；纳米压痕硬度和杨氏模量分别为 9.42 GPa 和 197 GPa；断裂

韧性降至 1.95 MPa∙m0.5，裂纹扩展类型为跨晶和沿晶断裂。热处理
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168h 后，显微硬度下降了 27.4%，高于基体 3.8 倍；耐磨性下降了

12%，较基体提高了 3.2 倍，磨损机理为磨粒磨损和粘着磨损；纳米

压痕硬度为 17.22 GPa，最大杨氏模量降至 157 GPa；热处理 72 h 后

断裂韧性提高了5.1倍，裂纹扩展类型为跨晶和沿晶断裂，热处理168h

后维氏硬度压痕无明显裂纹，为微裂纹的沿晶断裂，其断裂韧性更高。 

（2）研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2层微观结构的影

响。TiO2层微观结构由枝晶、等轴晶和类蜂窝状结构组成，热处理 TiO2

层枝晶间隙析出 Al2O3相。激光熔覆 TiO2层一次枝晶臂宽为 0.88~2.61 

μm，等轴晶尺寸为 1.09~2.62 μm；随激光功率和熔覆层数的增大，枝

晶面积减小，等轴晶面积增大，上层对下层厚度的影响率提高。随保

温时间的增加，一次枝晶臂宽和等轴晶尺寸增大；Ti、Al 和 V 的平

均质量分数升高，O 则下降。由顶部到底部，TiO2 层中 Ti、Al 和 V

的平均质量分数逐渐增大，O 则逐渐降低。 

（3）研究了激光熔覆及热处理 TiO2层微观结构形成机理及强化

机制。由凝固准则形成了不同的结构，首先形成高熔点的 HCP 结构

的块状或棒状 Al2O3 相，随后形成 NaCl 型 FCC 结构的颗粒或树枝状

TiOx。由马兰戈尼对流形成了波浪形熔合线及芽状结构；由应力和缺

陷引起的裂纹会影响 TiO2 层微观结构和力学性能；由菲克定律驱动

的自扩散使晶粒长大，成分分布更均匀，熔覆层上部高浓度的 O 向低

浓度的底部和基体扩散，熔覆层底部和基体高浓度的 Ti、Al 和 V 向

低浓度的上部扩散，间隙元素 O 原子的扩散系数为 0.214 m2/s，扩散
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通量为 2.92× 104 kg/(m2s)。由于 TiO2 层中 Ti、Al 与 O 原子的固溶，

细小弥散分布在枝晶间隙的 TiOx 及 Al2O3 等轴晶引起的细晶强化、位

错强化以及氧饱和的 α 层，导致 TC4 钛合金表面硬度大、耐磨性好，

由固溶强化、细晶强化和位错强化贡献的强度分别为 303.7 MPa、

918.3 MPa 和 365.1 MPa，细晶强化占主导作用。由于热处理 TiO2层

中等轴晶晶粒粗化，Ti、Al 与 O 原子引起的固溶强化效果减弱，位

错密度减少引起位错强化效果减弱，Al2O3 第二相的析出与长大，位

错线会绕过 Al2O3粒子引起 Orowan 强化，导致强度下降，塑性上升。

由固溶强化、细晶强化、位错强化及 Orowan 强化贡献的强度分别为

297.6 MPa、567.3 MPa、302.5 MPa 和 17.9 MPa，细晶强化仍起主导

作用。 

 

关键词：TC4 钛合金，激光熔覆，热处理，力学性能，微观机制 
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MECHANICAL PROPERTIES AND MICROSCOPIC 

MECHANISM OF TiO2 CLADDING LAYER ON TC4 

TITANIUM ALLOY SURFANCE BY LASER CLADDING 

ABSTRACT 

TC4 titanium alloy is widely used in aerospace, marine 

engineering, and other fields due to its excellent properties, including low 

density, high specific strength, and high corrosion resistance. However, its 

low surface hardness and poor friction resistance limit its application in the 

field of wind turbine bearings. Therefore, surface modification of TC4 

titanium alloys has an important theoretical research value and application 

potential. In this research work, TiO2 fused cladding layer was deposited 

on the surface of TC4 titanium alloy by laser cladding technology, and the 

best performing fused cladding layer is then heat treated. The mechanical 

properties of TiO2 layer are tested by microhardness tester, friction and 

wear tester and nanoindentation tester. The microstructure of TiO2 layer is 

characterized by stereomicroscope, optical microscope, scanning electron 

microscope, electron probe microanalyzer and X-ray diffractometer. The 

effects of laser cladding process parameters and heat treatment on the 

microstructure and mechanical properties of TiO2 layer are systematically 

investigated, as well as the formation mechanism of the microstructure of 

TiO2 layer. Furthermore, a model of the strengthening mechanism of the 

TiO2 layer is established to provide theoretical guidelines for its 

engineering applications. The main research results are as follows: 
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(1) The effects of laser cladding process parameters and heat 

treatment on the mechanical properties of TiO2 layer were investigated. 

Compared to the substrate, the hardness and wear resistance of the TiO2 

layer increased, and the fracture toughness decreased. After heat treatment, 

the hardness and wear resistance of the TiO2 layer decrease, and the 

fracture toughness increases. When the laser power is 800 W and the 

number of fused layers is 2, the microhardness reaches 1582.3 HV0.1, 

which is 5.2 times greater than the substrate's microhardness. The specific 

wear rate is 1.42×10-2 mm3 /(N/m), which is 3.6 times higher than the wear 

resistance of the substrate, and the wear mechanism is abrasive wear. The 

nanoindentation hardness and Young's modulus are 9.42 GPa and 197 GPa. 

The fracture toughness decreased to 1.95 MPa∙m0.5, and the crack extension 

type was transcrystalline and along-crystal fracture. After heat treatment 

for 168 hours, the microhardness decreased by 27.4%, which was 3.8 times 

higher than that of the substrate. The wear resistance decreased by 12%, 

which was 3.2 times higher than that of the substrate, and the wear 

mechanism was abrasive and adhesive. The nanoindentation hardness was 

17.22 GPa, and the maximum Young's modulus decreased to 157 GPa. The 

fracture toughness increased by 5.1 times after heat treatment for 72 h, and 

the type of crack extension was transcrystalline and along-granular fracture. 

After 168 hours of heat treatment, the Vickers hardness indentation shows 

no obvious cracks, indicating high fracture toughness. 

(2) Next, the effects of laser cladding process parameters and 

heat treatment on the microstructure of the TiO2 layer were investigated. 

The microstructure of the TiO2 layer consisted of dendrites, equiaxed 

crystals, and a honeycomb-like structure. The Al2O3 phase was precipitated 

in the interstitial space of the dendrites of the heat-treated TiO2 layer. The 

width of the primary dendrite arm of the laser-melted TiO2 layer ranged 
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from 0.88 to 2.61 μm, and the size of the equiaxial crystals ranged from 

1.09 to 2.62 μm. Increasing the laser power and the number of fused layers 

resulted in a decrease in dendritic area, an increase in equiaxial crystal area, 

and an increase in the rate of influence of the upper layer on the thickness 

of the lower layer. Primary dendrite arm width and isometric crystal size 

increased with increasing holding time. The average mass fraction of Ti, 

Al and V increased, while that of O decreased. From top to bottom, the 

average mass of Ti, Al and V in the TiO2 layer increased gradually, while 

O decreased gradually. 

(3) The microstructure formation and strengthening mechanism 

of laser cladding and heat-treated TiO2 layers were also analyzed. Different 

phases were formed by the solidification criterion, starting with the 

formation of massive or rod-like Al2O3 phase with high melting point HCP 

structure, followed by the formation of granular or dendritic TiOx with 

NaCl-type FCC structure. Wavy fusion lines and bud-like structures were 

formed by Marangoni convection. Cracks caused by stress and defects 

affect the microstructure and mechanical properties of the TiO2 layer. Both 

the melt and the grain compositional distribution become increasingly 

homogeneous as a result of self-diffusion governed by Fick's law. A high 

concentration of O at the top of the fusion layer diffuses into a low 

concentration at the bottom of the substrate, and a high concentration of Ti, 

Al, and V at the bottom of the fusion layer diffuses to the top of the 

substrate. The diffusion coefficient of the O atom of the interstitial element 

is 0.214 m2/s, and the diffusion flux is 2.92 × 104 kg/(m2·s). Due to the 

solid solution of Ti, Al and O atoms in the TiO2 layer, fine grain 

strengthening caused by TiOx and Al2O3 equiaxial crystals finely dispersed 

in the interstices of the dendrites, dislocation strengthening, and oxygen-

saturated α-layer, resulting in the surface hardness of the TC4 titanium 
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alloy with good wear resistance. The strengths contributed by the solid-

solution strengthening, fine-grain strengthening, and dislocation 

strengthening were 303.7 MPa, 918.3 MPa, and 365.1 MPa. In particular, 

the strengthening role of fine grains is still dominant. 

 

Wang Guocheng(Materials Science and Engineering) 

Supervised by Zhu Xiebin 
 

KEY WORDS: TC4 titanium alloy, laser cladding, heat treatment, 

mechanical properties, microscopic mechanism 
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符号说明 

符号 说明 单位 

P 激光功率 W 

n 熔覆层数  

v 扫描速度 mm/s 

d 光斑直径 mm 

V 粉末进给速度 r/min 

Q 氩气流量 L/min 

t 保温时间 h 

T 热处理温度 ℃ 

H 显微硬度 HV0.1 

F 维氏硬度法向载荷 mN 

F1 摩擦磨损法向载荷 N 

s 总磨损距离 m 

△m 重量损失 g 

R 比磨损率 mm3/(Nm) 

H1 纳米压痕硬度 MPa 

E 杨氏模量 MPa 

KIC 断裂韧性 MPa∙m0.5 

F2 纳米压痕载荷 N 

c 裂纹长度 μm 

K̅IC 平均断裂韧性 MPa∙m0.5 

1 稀释率 % 

h 熔深 μm 

H2 熔高 μm 

2 影响率 % 

H3 双层中下层厚度 μm 

H0 单层厚度 μm 

△H 影响厚度 μm 
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d1 一次枝晶臂宽 μm 

d2 等轴晶晶粒尺寸 μm 

d3 晶粒间距 μm 

μg 几何平均数  

 强度 MPa 

ss 初始固溶强度 MPa 

fg 细晶强化贡献 MPa 

d 位错强化贡献 MPa 

0 初始屈服强度 MPa 

k 强化系数 MPa∙μm0.5 

D 平均晶粒尺寸 μm 

M 泰勒常数  

 常数  

G 剪切模量 GPa 

b 伯氏矢量 nm 

 位错密度 μm-2 

 微应变  

 衍射峰布拉格角 ° 

 衍射峰最大值的半高宽度 μm 

 X 射线波长 nm 

J 扩散通量 kg/(m2s) 

D1 扩散系数 m2/s 

d 扩散浓度 kg/m3 

dx 扩散距离 m 

Q1 扩散激活能 KJ/mol 

k1 气体常数 J/(molK) 

d4 晶粒尺寸 μm 

1 粒子间距 μm 

o Orowan 强化贡献 MPa 
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第 1 章 绪论 

1.1 研究背景 

能源是人类生存和发展的重要基石，在促进经济和社会发展方面发挥着不可

或缺的作用，人类对于能源的需求也与日俱增[1-3]。煤炭石油带来的能源危机和

环境污染成为全球焦点，寻找和开发可持续性的绿色清洁能源已成为世界各国应

对危机的重要举措之一[4,5]。与传统能源相比，风能、海洋波浪能、潮汐能和地热

能等新型清洁能源，在能量转化过程中不会排放温室气体，受到各国的广泛关注，

是“助力碳减排，实现碳达峰”的有效技术手段，正朝着规模化和商业化方向发展

[3]。相较于其他可再生能源，风能开发技术更先进，经济效益更高。与传统陆上

风能相比，海上风能具有：发电功率高、占地面积少、系统运行稳定、风力稳定

且没有沙尘等优点，可以有效提高风电机组的使用寿命[6,7]。此外，我国拥有无垠

的海岸线和广袤的海洋国土面积，海上风能资源十分丰富[5]。海上风力发电机组

作为海上风能开发利用的重要载体，因此也成为各国的研究热点之一。 

在海上极端的恶劣环境下，包括空气湿度大导致腐蚀、风电机组零件之间相

互摩擦、地震作用、台风和冰载荷的作用功，导致风电机组的日常运作和维护具

有极大的难度。海上风力发电机用轴承作为风力发电机的核心部件，轴承运输、

安装效率要求高、安装和维修都极为不便、且费用高昂。因此高性能、高可靠性

以及长寿命是风力发电机用轴承必须具备的品质，轴承的耐久性能显得尤为重要

[8]。现代风力发电机用轴承大致可以分为调节回转轴承和传动系统轴承两种，如

图 1-1 所示为兆瓦级风力涡轮机[9-11]。 

 

图 1-1 兆瓦级风力涡轮机：(a) 带齿轮箱的风力涡轮机[10]；(b) 直驱风力发电机[11] 
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根据排数和齿轮位置，风电机回转支承可分为四种类型，如图 1-2 所示[12]。 

 

图 1-2 风电机回转轴承[12]：(a) 带内齿轮的单列回转轴承；(b) 带内齿轮的双列回转轴承；

(c) 带外齿轮的单列回转轴承；(d) 带外齿轮的双列回转轴承 

用于风力发电的轴承受力情况复杂，现阶段轴承通常为高强度钢[13-17]。然而

钢材耐腐蚀性能较差、易产生扭曲、韧性低、生产成本高等缺点限制了其应用[18-

21]。综合以上因素考虑，可寻求其他可替代材料，被称为“海洋金属”的钛合金具

有低密度、高比强度、高疲劳强度、优异的低温性能和耐腐蚀性，在海洋工程装

备关键部件中应用较广[15]。例如，“蛟龙”号载人深潜器耐压壳体由 TC4 钛合金

材料建造而成[16]。在众多材料中脱颖而出，作为关键轴承在航空航天、石油化工

及医疗器械等领域得到广泛应用[17]。例如 TC4 钛合金已被广泛应用于航空发电

机轴承、关节轴承、螺栓轴承、气浮轴承（包括动压气浮轴承、静压气浮轴承、

亚膜轴承等）等[17]。由此可见，TC4 钛合金在海上风力发电机用轴承的应用非常

有前途。然而，TC4 钛合金存在耐磨性较差、硬度偏低等缺点，这是我们迫切需

要解决的问题。因此，如何提高 TC4 钛合金表面硬度和耐磨性，使其能够应用

于海上风力发电机用轴承尤其具有现实意义。 

1.2 常用钛合金表面改性技术 

为了提高钛合金表面力学性能，进一步扩展其应用领域，出现了各种表面改

性技术[22]。常用钛合金表面改性技术可分为机械改性、物理表面改性、化学表面

改性等[23,24]。 
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1.2.1 机械改性 

机械方法通过改变材料表面的原始结构或化学成分，利用外力来塑造或修饰

材料的粗糙表面，提高材料本身的力学性能，主要方法是机械加工、抛光、研磨、

喷砂和搅拌摩擦加工 (FSP) 等。Zhang 等[25]应用 FSP 制备了 TiO2 和 Ti-6Al-4V

纳米复合层。与原始样品相比，FSPed 样品显示出更好的表面显微硬度、耐腐蚀

性和生物相容性。机械改性是最基本、最简单的表面改性方法，通常与其他改性

方法相结合。 

1.2.2 物理表面改性 

物理表面改性不会改变钛合金表面化学性质。将钛合金表面暴露于电荷、激

光、火焰、等离子体等物理介质中，通过表面沉积或涂层，在基材的顶部形成保

护层，以改变钛合金表面超微结构来提高性能。常见的物理方法包括热喷涂、离

子注入和物理气相沉积等。Lin 等[26]使用大气等离子喷涂技术在 TC4 上含有 0%、

3%、5%和 7%多壁碳纳米管的制备了 Ta2O5 涂层，在不降低其生物学性能的情况

下改善了所得涂层的压痕断裂韧性。物理表面改性方法机理相对简单，成本相应

较低，但对钛合金表面性能的优化能力有限，在制备复杂样品方面略有不足。 

1.2.3 化学表面改性 

化学表面改性是利用化学、电化学或生化反应在合金基底表面引入新物质的

一种方法，旨在提升合金表面性能。这种改性方法包括化学气相沉积、电化学处

理、溶胶-凝胶方法以及生化改性等技术。Sitek 等[27]研究了化学气相沉积在 TC4

上产生的钛铝化物扩散层的微观结构、物相组成和性能，显微硬度高约 800 HV，

与基材附着力好。它们的耐腐蚀性仅略低于 TC4 合金基体。化学改性剂的制备

机理相对复杂且价格昂贵，常用于复杂样品的制备。 

1.3 钛合金表面激光熔覆研究现状 

随着激光表面强化技术的深入研究，激光熔覆[28-31]作为激光表面强化技术应

用最广泛的手段之一。因其具有变形小、热影响区小、局部加热、自动化程度高

等优点，且能够制备出厚度可控、晶粒细小、结构致密、与基体粘合力强的熔覆

层[32]。因此，利用激光熔覆技术对钛合金表面进行强化，在关键基础部件的加固

和修复中得到越来越广泛的应用[32,33]。 
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1.3.1 激光熔覆技术及其原理 

激光熔覆技术是通过在基体材料表面添加熔覆材料，利用高能密度激光束使

熔覆材料与基材表层一起快速熔凝，与基材表面发生冶金结合，根据熔覆材料的

不同，可以提高基材表面耐磨性、耐腐蚀性、耐热性、抗氧化性能等[34,35]。根据

送粉方式激光熔覆技术可分为：同轴送粉法[36]、预置铺粉法[37]、离轴送粉法[38]以

及送丝法[39]四种，见图 1-3。相较于其他送粉方式，同轴送粉法由于粉末颗粒没

有与熔池直接接触，激光束的能量更稳定、更精确[34]。如图 1-4 所示，激光熔覆

整个过程包括输入、过程和输出等步骤，输入部分的参数（例如：激光功率、扫

描速度、离焦量、光斑直径、送粉速度等）决定了熔覆层的性能和质量（例如：

熔池形状、微观结构、裂纹、孔隙率、表面粗糙度、残余应力和稀释率等），其

中激光功率影响最大，因为控制激光功率可以精确地改变加工过程中的热传导，

改善基材的热变形和稀释率情况，从而提高熔覆层的质量[40]。Ke 等[29]在仅改变

激光功率情况下，采用激光熔覆技术在 TC21 钛合金表面沉积了不同比例粉末的

复合熔覆层，提高了高温耐磨性。Zhang 等[31]仅改变激光功率和粉末比例在 TC4

钛合金表面成功制备了羟基磷灰石生物功能梯度熔覆层，不同激光功率下的熔覆

层表面质量和性能存在较大差距，表明激光功率是熔覆层质量和性能最主要的影

响因素之一。 

 

图 1-3 激光熔覆示意图[34]：(a) 同轴送粉法；(b) 预置铺粉法；(c) 离轴送粉法；(d) 送丝法 
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图 1-4 激光熔覆技术的输入、过程以及输出[34] 

1.3.2 激光熔覆粉末 

目前，粉末材料在激光熔覆应用中最广泛，除了工艺参数的影响外，基体与

熔覆粉末材料的成分体系设计也决定了熔覆层的质量与性能。熔覆粉末除了需要

在不降低基材固有性能的基础上，提高其表面性能外，还要兼顾熔覆层的结合情

况，需要考虑热膨胀系数、熔点的匹配性以及熔池与基体的润湿性等因素，同时

粉末材料、基材与新形成的物相必须具有良好的相容性[41]。根据粉末材料种类不

同，可将其大致分为：金属粉末、陶瓷粉末、复合粉末以及稀土及其氧化物粉末

四种[42]。 

（1）金属粉末 

金属粉末主要由纯金属粉末以及合金粉末组成，例如纯铝粉、钛粉，自熔性

粉末等。此类熔覆材料一般与基体的润湿性较好，涂层的完整性良好，并且熔覆

层具备熔覆材料的局部特性，因此被广泛应用[43]。Wang 等[44]采用脉冲激光熔覆

法在 TC4 表面成功制备了无缺陷的纯钛涂层。结果表明，涂层的硬度为 433.82 

HV，较基体提高了 30.4%。Chowdhury 等[45]在商业纯钛表面上激光熔覆铜，提

高了抗菌和摩擦性能。 

（2）陶瓷粉末 
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陶瓷粉末具有高模量、高硬度和高熔点等特性，因此常用于提高涂层的硬度

和耐磨性。陶瓷粉末主要包括氧化物粉末、碳化物粉末、氮化物粉末和硼化物粉

末等[46]。Naizabekov 等[47]使用激光熔覆合成陶瓷颗粒增强的高熵合金涂层。Li 等

[48]在钛合金表面成功制备了激光熔覆衍生的 CaO-SiO2-MgO 体系陶瓷涂层，提

高了基体的硬度、耐磨性和生物活性。 

（3）复合粉末 

当材料服役环境复杂时，采用单一熔覆粉末无法满足性能指标，通过复合粉

末进行熔覆，从而实现对材料综合性能的进一步强化。复合粉末是将两种及以上

性能不同的粉末通过充分混合搅拌后的颗粒，可分为金属-金属、金属-陶瓷、陶

瓷-陶瓷等[49]。Zhao 等[50]在 TC4 合金上激光沉积了耐磨氮氧化钛/钛复合涂层，

硬度较基体提高了 4.7 倍，耐磨性提高了 3.9 倍。Liu 等[51]采用同轴送粉法在 Ti811

合金上制备复合涂层，熔覆层硬度达到 811.67 HV0.5 和较低的耐磨摩擦系数。 

（4）稀土及其氧化物粉末 

在熔覆层中，添加少量稀土及其氧化物粉末，可以细化晶粒组织，提高晶核

形核率，降低裂纹敏感性，从而改善涂层质量和力学性能[52]。Chen 等[53]通过激

光熔覆技术在钛合金表面制备了含 CeO2 的 TiC+ZrO2 混合粉末生物惰性涂料，

据报道，添加量为 5 wt%的 CeO2 的熔覆层中出现致密而精细的树枝状结构，提

高了涂层的显微硬度和耐磨性。Li 等[54]利用 TC4、Ni60 粉体和不同量的 CeO2 

(0、1、2、4 wt%) 在 Ti811 合金上制备了复合涂层。结果表明，添加 2 wt%的

CeO2 减少人字形裂纹和细化微观结构，提高了涂层的表面质量、耐磨性和硬度。 

1.3.3 力学性能 

激光熔覆层的力学性能是指在各种环境下服役时表现出的力学特征，具体主

要表现为硬度、耐磨性、粘结强度、断裂韧性、抗拉强度、冲击韧性等等。根据

力学性能的研究，能深化金属材料的变形机理的认识，为熔覆层在工程应用中提

供理论指导[54-55]。通过激光熔覆制备各种熔覆层可以显著提高钛合金表面力学性

能。Pang 等[28]采用激光熔覆法在锻造的 TC4 板上沉积了三种具有不同钼当量 

([Mo]eq = 1.6、3.4、18.6) 的钛合金粉末 (TA15、TC11 和 TB2)，涂层硬度、抗

拉强度和延伸率分别达到 440 HV、1064 MPa 和 8.5%，硬度和抗拉强度升高，而

延伸率下降。Li 等[48]制备的 CaO-SiO2-MgO 体系陶瓷涂层，显微硬度达到 764 
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HV0.2，耐磨性显著提高。Zhao 等[30]在 TC4 上制备了纳米级 TiO2 熔覆层，显微

硬度、磨损量、纳米压痕硬度和弹性模量高达 153 HV0.1、8.4×10-3 μm3、16.8 GPa

和 314 GPa，分别较基体提高了 4、10、3.7 和 2.1 倍。Zhang 等[56]通过激光熔覆

在 TC4 表面制备了 FeCrAlMoSix 高熵合金 (HEA) 熔覆层 (x =0、0.05 和 0.10),

在 x=0.10 时，熔覆层表面的平均显微硬度为 805 HV，较基体提高了 2.3 倍，400℃

下，重量损失降低了 86%，高温耐磨性较大程度提高。Jiang 等[57]在 TC4 钛合金

基体激光熔覆了 WC-Co 复合耐磨涂层，当激光功率为 2000 W 时，显微硬度高

达 1536 HV0.5，磨损率为 1.5 g/h，显著提高了其表面硬度和耐磨性。Murmu 等[58]

在 TC4 表面激光熔覆了不同含量铈的 Ti6Al4V-ZrO2-CeO2 复合熔覆层，显微硬度

为 700 HV300，纳米压痕硬度达到 7.6 GPa，磨损量最低，硬度和耐磨性显著提高。

Liu 等[59]在 TC4 基体表面成功制备了 Ni-SiC-Y2O3 复合梯度熔覆层，硬度高达

1180 HV，是基体的 3.576 倍，磨损质量损失仅为 6.79 mg，耐磨性提高。Hao 等

[60]采用激光熔覆方法在 Ti-6Al-4V 基体上镀上了 AlTiVCrNb 轻质高熵难熔合金

熔覆层，其显微硬度为 548.54 HV0.1，是基体的 1.57 倍，耐磨性是基体的 1.58 倍。

Deng 等[61]通过激光熔覆成功将 CoCrFeNiMo0.2 高熵合金熔覆层沉积在 Ti6Al4V

衬底上，显微硬度约为 900 HV0.1，是基材的 2.3 倍。基板的磨损体积损失为 0.037 

mm3，熔覆层的磨损体积损失减少到 0.032 mm3，比磨损率与基材相比降低了

13.5%。 

1.3.4 微观结构及其形成机理 

材料的微观结构在很大程度上决定其性能，了解和研究材料的微观结构对于

揭示材料的性质以及开发新材料具有重要意义。激光熔覆层中的微观结构主要包

括枝晶、等轴晶、蜂窝晶等[62]。Peng 等[28]制备的 TA15 和 TC11 熔覆层主要由粗

柱状晶粒组成，TB2 熔覆层中微观组织由柱状和等轴晶粒的混合物组成。图 1-5

为 Li 等[48]制备的熔覆层截面形貌，硅灰石基陶瓷层组织均匀，其微观结构为多

孔晶粒（图 1-5(a1)）和枝晶状晶粒（图 1-5(a2)），图 1-6 为熔覆层上磷灰石形成

的机理图。 
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图 1-6 CaO-SiO2-MgO 熔覆层试样的 SEM 截面形貌：(a1) 多孔晶粒；(a2) 枝晶晶粒 

 

图 1-6 激光熔覆层上磷灰石形成的机理图 

Liu等[51]采用同轴送粉法在Ti811合金上制备了TC4-Ni60-CeO2复合熔覆层，

主要由枝晶相、粒状相、条状相、基体和长棒相组成。图 1-7 显示了 TiC–TiB2 复

合结构凝固过程中的生长模型。首先，TC4 和 Ni60 粉末在激光束下熔化，然后

与大量 Ti 反应生成 TiC 和 TiB2（图 1-7(a、b)）。随后，由于 TiB2 较低的△G 以

长棒形状生长，TiC 在 TiB2 表面生长（图 1-7(c、d)）。最后，TiC 和 TiB2 复合结
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构相互生长和约束，如图 1-7(e、f) 所示。Zhao 等[30]制备的 TiO2 熔覆层显示出

相对均匀的微观结构，主要由银色枝晶以及位于晶界处的大量黑色和浅灰色沉淀

物组成。 

 

图 1-7 TiC–TiB2复合结构生长模型示意图 

Zhang 等[56]制备的 FeCrAlMoSix 高熵合金熔覆层微观结构如图 1-8 所示，涂

层具有树枝状结构（图 1-8(a1-c1)），以及枝晶之间的金属间化合物 μ 相。热影响

区的微观结构见图 1-8(a2-c2)，垂直柱状晶体分布向热影响区的上半部分发展。 

 

图 1-8 FeCrAlMoSix高熵合金熔覆层微观结构：(a1)-(c1) x=0，x=0.05 和 x=0.10；(a2)-(c2) 

涂层与基材粘接区 

Jiang 等[57]制备的 WC-Co 复合耐磨涂层微观结构主要由灰色和白色的棱角

结构组成。在不同角度结构之间析出新的共晶碳化物，具有连续、精细和均匀的

层状网络结构。WC 和 Co 之间的反应模型如图 1-9 所示。在 WC-17Co 原料中，

有棱角的 WC 颗粒被粘合剂 Co 包覆在一起。在激光熔覆过程中，WC 脱碳和溶
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解同时发生，形成 W2WC 颗粒边缘的 C 壳，导致残留 WC 颗粒的体积完全减少。

此外，W 原子和 C 原子扩散到液态 Co 相中，形成嵌入 WC 颗粒的新型共晶碳

化物。为了降低新相形成的阻力，新的 η-Co 共晶碳化物倾向于沿着残余颗粒表

面生长，具有一定的晶面和晶体方向。Co 粘结剂对 WC-Co 复合涂层的韧性有重

大贡献。Ti6Al4V-ZrO2-CeO2 复合熔覆层[58]微观结构是颗粒状 ZrO2，针状和短针

状 α 钛。Ni-SiC-Y2O3 复合梯度熔覆层[59]顶层为 β-Ti 和等轴 TiNi 晶粒，中间层

为树枝状形态 Ni 晶粒，下层呈现出较大的块状形状 TiNi，TiC 分布在 TiNi 晶粒

中，呈十字棒或短棒形貌，底层由粗 Ti2Ni 组成内相为 β-Ti 的柱状晶体。纳米复

合材料体系的生成机制是Ti2Ni形成后，Si在晶界处富集，Ti和Si结合形成Ti3Si，

然后 Ti3Si 作为成核粒子形成 β-Ti/α-Ti。顶部析出枝晶，析出细小的针状纳米颗

粒。AlTiVCrNb 轻质高熵难熔合金熔覆层[60]顶部析出枝晶，析出细小的针状纳米

颗粒。CoCrFeNiMo0.2 高熵合金熔覆层[61]从顶部到底部由均匀枝晶到等轴晶粒，

然后变为垂直于界面生长的柱状晶粒。 

 

图 1-9 WC 和 Co 之间的反应模型 

1.3.5 强化机制 

关于钛合金激光熔覆层强化机制，学者们提出了不同的模型，也做了相应的

解释。钛合金表面激光熔覆层优异的强度与关键成因相的类型、形状、尺寸和含

量密切相关，激光熔覆试样的高强度主要由以下三种主要机理来解释，如何综合

应用这些强化机制以实现复合强化，是目前研究的重点[62,63]。 

（1）固溶强化 

固溶强化利用溶质原子的引入导致晶格畸变，从而产生的应力场能够有效地

抑制位错的活动，提高材料的强度[64]。 

（2）细晶强化 

晶粒越小，晶界越多，位错受到晶界的限制，难以移动，这样就增加了材料

的强度[64]。 
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（3）位错强化 

溶质原子通过引用位错、孪晶等晶体缺陷散形成晶界偏聚和位错偏聚，阻碍

晶界和位错滑移，提高合金强度[64]。 

Peng 等[28]制备的 TC11 熔覆层具有超细 α/β 层状结构表现出更高的强度和

低延展性，TB2 涂层完全 β 相，硬度较低，因此涂层的延展性较好。由于更细的

α 相析出导致 TB2 涂层变脆，硬度显著提高。Li 等[48]制备的 CaO-SiO2-MgO 体

系陶瓷涂层陶瓷层中含有不同 MgO 含量的主要相均为 CaTiO，MgO 细化了陶瓷

层的显微组织，略微降低了陶瓷层的平均硬度。由于 CeO2 的细晶强化和分散强

化作用，Liu 等[51]制备的 TC4-Ni60-CeO2 复合熔覆层硬度和耐磨性显著提高。

CeO2 分解为 Ce，O，Ce 是一种表面活性元素，可降低表面张力、界面能、临界

成核功，促进均相成核。此外，Ce 原子倾向于分布在晶界中，阻碍了晶界的运

动，从而增加了晶界的曲率，有效地抑制了晶界的进一步生长。鉴于 CeO2 的高

熔点 (2670 K)，未溶解的 CeO2 可看作是熔池中强化相的非均相原子核，可以改

善熔池成核速率，其作用机制如图 1-10 所示。由于 Si 元素的保留引起固溶强化，

促进了硬相和脆相的形成，以及晶粒细化和 μ 相的增加了 FeCrAlMoSix 高熵合

金熔覆层硬度和高温微动耐磨性[56]。WC-Co 复合耐磨涂层[57]硬度的提高不仅因

WC 颗粒的存在而增加，而且与复合涂层中的 W2C、W、η-Co 硬质碳化物相的

形成有关。另一方面，WC 颗粒在 Ti 基饱和固溶体中引起弥散强化，激光熔覆

快速熔化特性抑制了晶粒的长大引起细晶强化。CeO2 促进了 Ce1-xO2Zrx、Al2O3、

Ti6O 和 ZrO2 等陶瓷化合物的原位形成，等轴状 CeO2 的生长限制了针状 α-钛的

生长，细化了微观结构。由于晶粒细化和硬质陶瓷化合物的存在，Ti6Al4V-ZrO2-

CeO2 复合熔覆层[58]的显微硬度、断裂韧性和耐磨性得到较大程度提高。固溶体

中大量的溶质原子、第二相颗粒的钉扎和无定形是 Ni-SiC-Y2O3 复合梯度熔覆层

[59]硬度和耐磨性大幅提高的根本原因。AlTiVCrNb 轻质高熵难熔合金熔覆层[60]

硬度大、耐磨性优异的原因可能是无序 BCC 相的晶格畸变、熔融相的析出强化

和扩散强化的纳米相。固溶强化和晶粒细化强化可能是 CoCrFeNiMo0.2 高熵合金

熔覆层[61]硬度提高的主要原因。 
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图 1-10 CeO2作用机制示意图 

1.3.6 激光熔覆存在的问题 

尽管激光熔覆不可否认地优于其他表面改性处理，但仍存在包括激光熔覆层

中的气孔、裂纹、变形等缺陷，从而影响熔覆层的质量和表面性能[65,66]。激光熔

覆过程中，粉末的干燥程度、保护气体的流量以及残留的保护气体或原位气体没

有足够的时间从熔池中逸出等因素都可能导致气孔的形成[67]。由于激光熔覆过

程中发生的快速加热和冷却以及熔覆材料与基板之间物理性能的差异，内应力容

易超过材料的屈服强度，夹杂物、气孔等部位附近的应力集中容易导致裂纹的形

成，且裂纹几乎是不可避免的[34]。激光熔覆过程中的热梯度和快速加热和冷却会

产生压缩应力和拉伸应力，这种不均匀的膨胀和收缩和物理性能差异会产生残余

应力，导致材料发生不可逆的变形[67]。此外，熔覆层微观结构也存在元素偏析问

题。为了提高力学性能，满足实际服役要求，必须抑制气孔、裂纹和变形，需要

选择合适的熔覆材料，探索适当的工艺参数，并生产出微观结构致密，性能优异

的熔覆层。Yamaguchi 等[68]通过在添加铝的不锈钢基板上激光熔覆 WC-Co，结

果表明，铝的添加大大减少了复合珠中的孔隙。在 CO 气体形成之前，氧元素可

以被捕获为固态氧化铝，有助于降低孔隙率。Tanaka[69]等使用高速摄像机观察到

激光熔覆 Inconel 625 和 WC-12 wt.% Co 粉末期间熔池中气泡的产生并变成孔隙

率的过程。Gao 等[70]通过应力场模拟和实验结果研究了激光熔覆制备 TC4 钛合

金上 FeCoCrNi HEA 涂层裂纹的形成机理。激光熔覆制备的 Inconel 625 熔覆层
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中的元素偏析很严重，Ding 等[71]通过高速激光重熔消除了元素偏析，耐磨性大

大提高。 

1.4 钛合金表面激光熔覆层结构与性能调控研究现状 

晶体学理论认为，材料的强度和塑性受位错（晶体材料中的一种微观缺陷）

运动的控制。对位错运动的阻碍和抵抗可以提高材料的强度，同时位错运动本身

是大部分材料塑性变形的主要载体。因此，绝大部分的传统材料强化方法都是通

过阻碍位错运动来实现的，同时也伴随着塑性的下降。这种强度和塑性的折衷现

象被称为强度-塑性权衡[72-74]。钛合金表面激光熔覆研究成果丰硕，在保证熔覆

层质量前提下，需要重点关注结构与性能的调控。目前国内外材科工作者进行了

大量的探索，主要通过优化工艺参数、调控熔覆层粉末体系、梯度涂层制备、热

处理等进行结构与性能调控[75-77]。 

1.4.1 力学性能调控 

激光熔覆虽提高了钛合金表面的硬度和强度，但其塑性和韧性会显著下降，

需要牺牲部分强度来提高其塑韧性。Mocanu 等[78]通过激光熔覆与预置天然衍生

浆料在 TC4 钛合金基体上开发陶瓷涂层（改变羟基磷灰石比例和光束功率）。结

果表明，当激光功率从 500 W 提高到 1000 W 时，其表面显微硬度先增大后先减

小，但仍高于基体数倍；表面自由能和接触角与激光功率成正相关，可以改善活

细胞的粘附和生长，并提高塑性。随着时间的流逝，细裂纹的形成和扩展通常会

导致涂层的阻力降低，因此应该在浆料成分和激光功率之间实现有利的折衷。Li

等[48]研究了 MgO 对熔覆层的影响，随 MgO 含量的增加，其表面硬度和耐磨性

略微降低，提高了生物活性和生物相容性。Chen 等[79]研究了热处理对激光熔覆

TiC/TiB 复合生物惰性陶瓷层组织与性能的影响。结果表明，针状 TiB 的析出增

强了热处理熔覆层的机械性能，断裂韧性从 3.95 MPa m1/2 提高到 4.68 MPa m1/2，

耐磨性大大提高。白文倩等[80]研究了循环热处理对激光熔覆 TC4 硬度和剪切韧

性的影响。当温度低于 960℃时，TC4 硬度随冷却速率的增加呈先陡增再平缓后

稍降变化趋势，剪切强度升高，材料塑性得到改善。当温度高于 960℃时，硬度

随冷却速率的增加先降低后趋于稳定，但高于熔覆层硬度，剪切强度增大，材料

塑性降低。 
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1.4.2 微观结构调控 

对于激光熔覆层宏观质量与微观结构两者的研究均离不开工艺与显微组织。

通过对微观结构的调控，决定了激光熔覆层的力学性能调控。Mocanu 等[78]制备

的陶瓷层，当激光功率超过 600 W 时，伴随明显的碎裂，由于 CO2 在高温下释

放与 Ca 离子的潜在递送，出现外层的多孔特性。此外，晶粒扩大和球状颗粒形

式的聚集体成核，以便在植入后更好地适应人体模量和生物活性。当加入 MgO

时，CaO-SiO2-MgO 体系陶瓷涂层[48]中预置的涂层粉末中存在多种相，从而增加

了成核颗粒。增加成核颗粒，提高成核速率，进而使微观组织有所细化。当 MgO

的量增加到 15 mol%时，底部微观结构排列紧凑，变得更细。MgO 的熔点高于

CaO。随着 MgO 含量的增加，预涂覆层的熔点变高，预涂覆层熔化需要更多的

热量。基材吸收的热量减少，靠近基材的涂层底部区域冷却得更快，因此微观结

构没有时间长大。然而，当 MgO 含量为 10 mol%时，底部微观结构比含有 5 mol%

和 15 mol% MgO 的样品更粗。热处理后的激光熔覆 TiC/TiB 复合生物惰性陶瓷

层[79]与未处理熔覆层的微观结构相似且均匀，晶粒形貌主要由细胞枝晶和棒状

晶体组成。热处理后析出细针状 TiB 相，如图 1-11 所示。白文倩等[80]发现循环

热处理对激光熔覆 TC4 微观结构演变机制，当热循环模拟温度低于 960 ℃时，

随峰值温度的升高，TC4 钛合金内部组织粗化，一次相 αp 的长宽比增加；当热

循环模拟温度高于 960 ℃时，随峰值温度的升高，晶粒细化，一次相 αp 的长宽

比减小，有少量有序转变相 Ti3Al 生成。 

 

图 1-11 800℃熔覆层的明场 TEM 图像和相应的 SADP：(a) TiC 相；(b) TiB 相和 Ti3Al 相 

由于激光熔覆过程中熔覆工艺本身快速升温快速冷却的特性，多层堆积造成

的热积累以及熔覆试样内部粗大枝晶的生长[81]，都会引起熔覆试样内部热应力
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累积造成的开裂等问题[82,83]，通过热处理可以有效消除激光熔覆残余应力，并调

控微观结构与性能，进而权衡熔覆层强度-塑性[84]。 

1.5 研究内容和研究意义 

本文以轧制态TC4钛合金作为激光熔覆基材，通过同轴激光熔覆技术在 TC4

钛合金表面沉积 TiO2 熔覆层，并对性能最佳的熔覆层进行热处理，研究内容主

要分为三部分： 

第一部分研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2 熔覆层力学性能的影响。

测试了 TiO2 熔覆层的显微硬度、断裂韧性、耐磨性、纳米压痕硬度以及杨氏模

量等力学性能。分析了熔覆层力学性能规律、裂纹扩展类型以及磨损机理，探讨

了激光熔覆及热处理工艺参数对 TC4 钛合金表面力学性能的影响规律。 

第二部分研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2 熔覆层微观结构的影响。

表征了 TiO2 熔覆层宏观形貌、微观结构、成分分布与物相组成。计算了熔覆层

微观结构晶粒尺寸、稀释率、厚度影响率、过渡带宽度等。 

第三部分研究了激光熔覆及热处理 TiO2 熔覆层微观结构形成机理及强化机

制。通过凝固准则、马兰格尼对流效应及菲克定律探究了 TiO2 熔覆层微观结构

形成机制，结合对熔覆层中各晶粒尺寸的统计，构建了 TiO2 熔覆层强化理论模

型，并计算了各强化机制的贡献占比。 

现代工程应用永远需要具有更高强度和足够塑性的轻质高强韧合金，通过减

轻部件重量、提高能源效率以及适应极端服役环境来解决日益提高的结构类应用

需求。选择并应用于海洋工程中的 TC4 钛合金作为研究对象，开展 TC4 钛合金

表面强化方法及其机制研究，可以为开发新型海上风力发电机用轴承加工工艺提

供理论依据和一定的性能数据参考。对热处理激光熔覆层的微观结构特征及其演

变机制的研究，有助于材料的强度-塑性调控，为拓展新型高强韧钛合金在极端

环境服役下以供理论支撑。 
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第 2 章 实验过程与方法 

2.1 研究技术路线 

本文的实验对象为 TC4 钛合金，根据研究目的，设计研究内容，并运用多

种实验及表征方法对材料的力学性能与微观机制进行研究，如图 2-1 所示为本文

的具体研究技术路线： 

 

图 2-1 研究技术路线 

TC4钛合金棒材

轧制成板材

力学性能及微观结构检测

TC4钛合金表面
激光熔覆TiO2粉末

力学性能测试：显微硬度、
摩擦磨损、纳米压痕

微观结构表征：体视、OM、
SEM、XRD、EPMA

后续热处理

力学性能测试：显微硬度、
摩擦磨损、纳米压痕

微观结构表征：体视、OM、
SEM、XRD、EPMA

TC4钛合金表面激光熔覆微观
结构强化技术原型及理论
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2.2 实验材料 

2.2.1 基体材料 

本研究选用的基体材料为宝钛集团生产的原始状态为 α 钛合金棒材，合金牌

号为 TC4 (Ti-6Al-4V)，其 β 相的相变温度在 950 ~ 1100 ℃。本研究中原棒材规

格为 Φ6 mm×1000 mm。通过铣床钻取部分碎屑，采用 ICP 化学滴定法测定并验

证了其化学成分，如表 2-1 所示。 

表 2-1 TC4 钛合金棒材的原始化学成分 (wt.%) 

元素 Ti Al V Fe Si O C N H 

含量 Balance 6.31 4.01 0.30 0.15 0.18 0.10 0.20 0.015 

如图 2-1 所示为 TC4 棒材横截面和纵截面的取样位置和原始金相照片，(a) 

和 (b) 图分别为圆棒横截面和纵截面的取样位置，均从中间位置取样；(c) 图为

横截面（图(a)）的金相组织；(d) 图为纵截面（图(b)）的金相组织。从图 (c) 和 

(d) 中观察到大量的等轴晶粒，纵截面上的等轴晶粒比横截面上的更细长。 

 

图 2-2 TC4 钛合金圆棒：(a) 横截面取样位置；(b) 纵截面取样位置；(c) 横截面原始金相

组织形貌；(d) 纵截面原始金相组织形貌 

本实验所需试样为板状基材，需要将 TC4 合金圆棒轧制成板材。轧制可以

在材料内部产生压应力、阻止裂纹形成或断裂、减少铸造缺陷，提高材料的耐磨

性和稳定性。为了避免 TC4 合金圆棒在轧制过程中，发生旋转、开裂、出现波浪

弯，导致试样报废。采用型号为 DK7735 的电火花数控线切割机床将圆棒切割成

多个 15 cm 长的小圆棒。轧制前，采用型号为 SX3-15-14 的箱式电阻炉，在 800 ℃
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两相区下保温 2 h，然后进行多道次轧制，每道次的压下量在 10 ~ 15%左右，总

压下量 50%左右。采用中南大学材料厂设备型号为 LG500 双辊轧机（中华人民

共和国昆明重型机器厂，中国）进行轧制，辊径为 420 mm，轧制速度为 0.36 m/s，

压下速度为 0.417 mm/s。在每道次轧制间隙，将试样置于 800 ℃条件下保温 10 

min，最终得到 3.2 mm 左右厚度的 TC4 钛合金板材。轧制后的板材表面有一层

氧化物杂质，需要打磨处理，将轧制试样切割成多个长度为 5 cm 的板材，依次

用水磨砂纸由粗及细打磨掉板材质量很差的表面，最终得到待激光熔覆试样形貌

如图 2-3(a) 所示，可以看出，试样的表面非常光亮，呈现出银白色，表层无明显

杂质，其尺寸约为 3.0 mm×8.0 mm×50 mm。图 2-3(b) 和图 2-3(c) 所示分别为

TC4 钛合金轧制后的金相组织，其中 RD、TD 和 ND 分别为轧制方向、横向和

面法向。从图 2-3(b) 中可以看出，晶粒沿着 RD 方向明显被拉长，而图 2-3(c) 中

TD-ND 面的晶粒更加细小且大小差异甚微，图中均存在大量等轴晶粒，均未观

察到 β 相的存在。 

 

图 2-3 待激光熔覆试样：(a) 表面宏观形貌；(b) 轧制后 RD-TD 面金相组织；(c) 轧制后

TD-ND 面金相组织 

2.2.2 粉末材料 

本文激光熔覆实验选用的粉末材料为臻焊新材料（苏州）有限公司生产的

TiO2 粉末（纯度＞99.9%，粉末平均粒径大小在 100 ~ 130 μm），粉末宏观照片及

其微观形貌如图 2-4 所示，TiO2 粉末为黑色颗粒（（图 2-4(a)），呈不规则的多角形
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状（图 2-4(b)），由机械研磨法制备。TiO2 有三种形态分别为：最稳定的金红石

型、较稳定的锐钛型以及最不稳定的板钛型，后两者在热处理过程中都会转化为

金红石型。 

 

图 2-4 TiO2粉末材料：(a) 宏观照片；(b) 微观形貌 

材料常温下的物理性能如表 2-2 所示[85]。由于 TiO2 硬度高、耐磨性好、与

钛合金的化学相似性且成本相对较低，与 TC4 钛合金表现出极强的相容性和冶

金结合能力。与其他熔覆层相比，成分差异较小，与基材热膨胀系数较为相近，

这对熔覆层与基材的界面结合强度、热应力大小等都是有益处的，因此本文选择

TiO2 粉末作为熔覆材料。 

表 2-2 室温下 TiO2的物理性能[85] 

材料 形态 
熔点 

(℃) 

密度 

(g/cm3) 

沸点 

(℃) 
莫氏硬度 

热膨胀系数 

(10-6K) 

TiO2 

金红石型 1842 4.216 2670 7~7.5 8.6 

锐钛型  3.849  5.5~6.0  

板钛型  4.105  5.5~6.0  

2.3 实验过程 

2.3.1 激光熔覆 

激光熔覆前，将试样清洗、吹干，然后将粉末烘干，确保送粉通畅。本实验

在 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2 熔覆层。如图 2-5 所示为长沙天辰激光科技有

限公司的激光熔覆设备，由激光控制器、水冷系统、送粉器及机械臂等部分组成。 
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图 2-5 激光熔覆设备：(a) 机械臂；(b) 送粉器；(c) 激光控制器面板 

激光熔覆工艺示意如图 2-6 所示，使用 YLPM-CLAD-6000 型激光器在 TC4

基材上沉积熔覆层，最大激光功率为 6 KW。为了避免熔池受到氧化，TiO2 熔覆

层的制备是在自制氩气（纯度≥99.9%，流速 5 L/min）保护箱中进行的，激光熔

覆前预充气 5 min，确保氩气氛围。在激光熔覆过程中，首先将 TiO2 粉末置于送

粉器中，通过同轴送粉系统输送到喷嘴，在高能激光束下，快速熔化粉末和基体

表面，达到冶金结合。 

 

图 2-6 激光熔覆过程示意图 

通过查阅文献，基于实际激光熔覆设备和前期大量探索性实验，本实验激光

熔覆参数设置如表 2-3 所示，激光功率 (P) 分别设置为 600、800 和 1000W，熔

覆层数 (n) 分别为 1层和 2层。其他工艺参数包括激光扫描速度（V）为 10 mm/s，

激光光斑直径 (d) 为 3 mm，粉末进给速度 (V1) 为 0.5 r/min，氩气流量 (Q) 为

7 L/min，总共沉积了六组不同的试样。在每层激光熔覆间隙，采用型号为 Clean 
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Star-H100 的手持式脉冲光纤激光清洗机清洗熔覆层表面杂质，待试样冷却后，

然后进行第二次激光熔覆。 

表 2-3 激光熔覆 TiO2 粉末工艺参数 

试样编号 
激光功率 

(W) 
熔覆层数 

扫描速度 

(mm/s) 

光斑直径 

（mm） 

送粉速率 

(r/min) 

600-1 600 1 

10 3 0.5 

600-2 600 2 

800-1 800 1 

800-2 800 2 

1000-1 1000 1 

1000-2 1000 2 

2.3.2 热处理 

通过激光熔覆制备的 TiO2 熔覆层中存在大量的枝晶组织，成分不均匀，力

学性能不一致，表现出极强的各向异性，一定程度降低合金表面的性能。为了消

除熔覆层的残余应力，调控熔覆层的力学性能，获得等轴的均匀化组织，对强度

最大的 TiO2 熔覆层试样（（编号为 800-2）进行热处理。将试样加热到一定温度以

提高原子的运动能力，保温时间的增加使原子扩散更均匀，使试样从非平衡状态

向平衡状态转化。查阅文献[86]可知，TC4 钛合金再结晶温度为 750 ℃，两相区温

度为 400 ~ 850 ℃，在 400 ℃下可以稳定工作，温度越高，原子扩散速度越快；

热处理时间越长，扩散程度越大。本次实验热处理温度 (T) 设置为 400 ℃，设

置了 3 个保温时间 (t) 梯度，分别为 72、120 和 168 h。热处理结束后，打碎石

英管进行空冷，热处理具体实验参数如表 2-4 所示。 

表 2-4 热处理实验参数 

试样编号 
保温时间 

(h) 

加热温度 

(℃) 
热处理气氛 冷却方式 

S1 72 

400 Ar2 空冷 S2 120 

S3 168 

在高温且长时间保温的热处理实验时，为了获得优秀的防氧化效果，采用封

管氩气气氛保护法进行热处理，封管设备如图 2-7 所示。具体操作即将试样置于
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一端开口的高熔点石英管中，使用封管机对管内反复进行抽真空-充氩气操作后，

采用配套的小型喷枪将管封口，使试样保存在氩气保护气氛中，待石英管温度降

低至室温左右，从封口处倒入纯水，检查其气密性。随后将试样随石英管一起放

入箱式马弗炉中（昀跃，中国）进行热处理实验，随炉加热，温度升温速率为

10 ℃/min。 

 

图 2-7 氩气气氛封管设备 

2.4 材料力学性能测试 

2.4.1 显微硬度测试 

采用 HMV-2T 型显微硬度仪 (Shimadzu, Japan) 测试 TC4 钛合金基材、激光

熔覆及热处理的 TiO2 熔覆层上表面的显微硬度。硬度计压头为金刚石正四棱锥

体压头，采用法向载荷 (F) 为 980.7 mN(100 g)，在室温下加载 10 s。每个试样

取 5 个点，除掉最大、最小值，取其余 3 个点的平均值。制样方法与金相的制样

方法一致。 

2.4.2  摩擦磨损测试 

如图 2-8 所示，采用设备型号为 PRN01-04882 的摩擦磨损测试仪 (CSM，

Switzerland) 测试 TC4 钛合金基材、激光熔覆及热处理的 TiO2 熔覆层耐磨性。

摩擦磨损试样尺寸为 3 mm×3 mm×3.2 mm 的块状物，对试样表面进行打磨、抛

光、超声清洗。在室温下采用圆周运动方式进行干滑动摩擦磨损测试，选用尺寸

为 Φ50 mm×10 mm 的 TC4 圆盘作为摩擦副材料，逆时针旋转。试验参数：法向

载荷 F1 为 5 N，磨损线性速度为 100 cm/s，总磨损距离 S 为 1000 m，采用电子

分析天平测量试样磨损前后重量，每个试样测量三次取平均值。重量损失 (△m)

和比磨损率 (R) 用于确定熔覆层的耐磨性，比磨损率定义为： 

R=
△V

SF1
                            (2-1) 
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式中△V、S 和 F1 分别是试样摩擦磨损前后体积的变化、总磨损距离和法

向载荷。使用千分尺测量磨损前后试样的宽度、长度和高度，每个试样测量三次

取平均值。摩擦磨损实验结束后，采用 SEM 观察磨损表面形貌，搭载 EDS 分析

其磨粒成分，研究其磨损机理。 

 

图 2-8 摩擦磨损测试仪：(a) 设备照片；(b) 局部放大图；(c) 工作示意图 

2.4.3  纳米压痕测试 

如图 2-9 所示，采用中南大学粉末冶金研究院 Nano Test Vantage 型纳米压痕

仪 (Micro Materials，England) 评估激光熔覆及热处理的 TiO2 熔覆层试样的纳米

压痕硬度 (H1) 和杨氏模量 (E)。使用尖端半径为 100 nm的三面金刚石Berkovich

压头在大气环境中进行，压痕期间的峰值力为 200 mN。加载和卸载速度都为 5.0 

mN/s，压头接触速度为 0.5 μm/s，压头在最大负载下保持 30 s。杨氏模量 (E) 值

是根据纳米压痕实验得出的加载-卸载曲线计算的[87]。纳米压痕加载实验结束后，

采用 SEM 观察纳米压痕形貌。 

 

图 2-9 纳米压痕仪设备照片 
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2.5 微观结构表征 

2.5.1 体视显微表征 

采用 B003+型多功能便携式显微镜（Super eyes，中国）对试样进行体视显

微表征。设备连接至电脑，将显微镜对准激光熔覆及热处理的 TiO2 熔覆层试样

表面观察其表面宏观形貌。 

2.5.2 金相显微表征 

本文研究了 TC4 钛合金原始样、轧制样、激光熔覆及热处理 TiO2熔覆层试

样的金相显微组织和晶粒尺寸大小。使用 DK7735 型电火花线切割机截取适当尺

寸试样，给每个试样编号后，进行热镶。依次使用不同型号的水磨砂纸粗磨，粗

磨后再依次使用不同型号的金相砂纸精磨。不管是粗磨还是精磨，金相试样都要

每磨过一道砂纸就转动 90°，而且每一道次都要磨到上一道次的划痕全部消失仅

剩当前道次的划痕为止。一直到金相试样上的划痕肉眼看不到后，用金刚石抛光

膏在抛光布上进行机械抛光，至试样表面基本无划痕，呈现镜面效果。用装有酒

精的超声清洗器清洗试样并用吹风机吹干。采用 Kroll 试剂 (2mL HF+4mL 

HNO3+100mL H2O) 对试样进行化学侵蚀，用棉球蘸取少量侵蚀液后在试样表面

擦拭三至五次直至观察到白雾状表面即可，立即用酒精清洗，吹干。侵蚀好的金

相试样在压样机上压平后，在 XJZ-A2 型（舜宇，中国）金相显微镜 (OM) 上进

行观察，并使用配置的 M3LY630T 型摄像头 (Leica, Germany) 获取金相照片。

同时，使用 Image-pro plus 6.0 软件统计了金相照片中不同微观机构的面积比及

晶粒尺寸等，分析热处理前后 TiO2 熔覆层不同微观结构晶粒尺寸变化。 

2.5.3 X 射线衍射表征 

本次实验采用铜靶、工作电压为 40 kV、工作电流 450 mA 的 D/max 2550 VB

型 (Rigaku, Japan) X 射线衍射仪 (XRD) 对 TC4 钛合金轧制试样、激光熔覆及

热处理 TiO2 熔覆层试样进行物相检测，XRD 物相分析试样用电火花线切割机截

取后，用水磨砂纸由粗及细磨至 1000 目，使其表面平整，符合 XRD 检测的制样

标准。XRD 物相分析实验的扫描范围设定为 20 ~ 80°，扫描速度为 5 °/min。 

2.5.4 扫描电子显微表征和 EDS 能谱分析 

采用工作电压为 20 kV 的 MIRA4 LMH 型 (TESCAN，The Czech Republic)

扫描电子显微镜 (SEM) 观察了激光熔覆及热处理的 TiO2 熔覆层的微观形貌、结
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合情况、显微硬度压痕、摩擦磨损形貌及纳米压痕形貌。制样方法与金相的制样

方法一致，只是在进行观察之前不需要进行腐蚀，观察前超声清洗试样。同时利

用 Ultim Max 40 型（Oxford，中国）能量色散光谱仪 (EDS) 对试样进行微区的

元素种类及其含量的测量。 

2.5.5 电子探针显微表征 

将试样按金相制样标准打磨抛光后，采用工作电压为 30 kV、4 通道谱仪数

的 JXA-8230 型 (JEOL，Japan) 电子探针显微分析仪 (EPMA) 对激光熔覆及热

处理的 TiO2 熔覆层试样进行面扫描和点扫描，测量熔覆层横截面不同区域和不

同结构的元素含量及分布情况。 
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第 3 章 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2层力学性能研究 

目前，科研人员对TC4钛合金表面激光熔覆层的力学性能进行了广泛研究，

如硬度、耐磨性、断裂韧性和结合强度等[88]，力学性能反映了熔覆层质量好坏。

前面第 2 章确定了相关实验参数，本章主要研究了激光熔覆和热处理试样的力学

性能。主要测定了 TiO2 熔覆层的显微硬度与断裂韧性、室温下干滑动耐磨性、

纳米压痕硬度与杨氏模量；表征了维氏硬度压痕、纳米压痕与摩擦磨损形貌，分

析了熔覆层力学性能规律、裂纹断裂机制以及磨损机理。探讨了激光熔覆和热处

理工艺参数对 TC4 钛合金表面力学性能的调控，为后续基于激光熔覆及热处理

TiO2 熔覆层强化及其微观机制研究提供力学性能数据。 

3.1 激光功率和熔覆层数对 TiO2熔覆层力学性能的影响 

3.1.1 显微硬度与断裂韧性 

图 3-1 显示了 TiO2 熔覆层试样和 TC4 基体的显微硬度对比。基体的显微硬

度为 303.7±10.4 HV0.1，编号为 600-1、600-2、800-1、800-2、1000-1 和 1000-2 的

熔覆层试样的显微硬度分别为 1067.6±13.7、 1220.0±67.6、 1434.6±185、

1582.3±106.5、1422.6±156.8 和 922.1±39.2 HV0.1。随熔覆层数的增加，显微硬度

也随之增加。当熔覆层数一定时，熔覆层显微硬度随激光功率的增加先增加后下

降。当激光功率由 600 W 增大至 800 W 时，双层熔覆层的显微硬度高于单层，

但当激光功率继续增至 1000 W 时，结果则相反，单层熔覆层表面比双层的显微

硬度更高。所有 TiO2 熔覆层试样表面的显微硬度相较于基体都有很大幅度提高，

增幅最大的是 800-2 试样，是 TC4 基体的 5.2 倍；增幅最小的是 600-1 试样，较

基体提高了 3.5 倍。 
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图 3-1 TC4 钛合金基体和 TiO2 熔覆层表面的显微硬度 

除显微硬度外，断裂韧性对熔覆层也很重要。断裂韧性是衡量熔覆层质量最

重要的机械性能之一，会对熔覆层的结构稳定性和耐久性产生重大影响。断裂韧

性可通过纳米压痕结合维氏压痕法[88,89]和微悬臂弯曲法[90]进行估算。本研究采用

维氏硬度法进行测量，并由以下关系式[91]得出其结果： 

KIC=0.018√
E

H
∙

F2

C1.5                       (3-1) 

式中，E 是纳米压痕测得的杨氏模量，H 是显微硬度，F 是维氏硬度载荷，

C 是裂纹长度，一般取同一压痕的平均值。 

图 3-2 显示了 800-2 试样裂纹扩展类型。图 3-2(a) 为 800-2 试样表面维氏硬

度典型压痕图像。三条裂纹沿着维氏压痕尖端延伸出来；图 3-2(b) 中观察到裂

纹沿着晶界延伸，图 3-2(c) 中观察到裂纹直接跨过三个等轴晶粒，图 3-2(b) 和 

(c) 均发现裂纹挠度和桥接，会消耗裂纹断裂能量，增强断裂韧性。裂纹将沿晶

界偏转，粘结强度较弱，从而缩短裂纹长度并增加韧性[93]。(d) 中观察到压痕附

近晶粒中存在大量微裂纹，微裂纹可以有效降低压痕尖端周围的应力集中，从而

进一步增强熔覆层的韧性[94]。综上所述 800-2 试样的裂纹扩展类型为跨晶断裂和

沿晶断裂，表现出较高的晶界结合强度。 
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图 3-2 800-2 试样裂纹扩展类型：(a) 表面维氏硬度典型压痕图像；(b)、(c) 和 (d) 裂纹位

置局部放大图 

一般来说，模量是材料的固有属性，因此，本文以 800-2 试样熔覆层下层的

杨氏模量近似替代，该处 E 取 197 GPa，H 取 15.5 GPa (1582.3 HV0.1)。根据式 

(3-1) 计算该位置的断裂韧性（见表 3-1），得到该处的平均断裂韧性K̅IC 约为 1.95 

MPa∙m0.5。通常，硬度越高，脆性就越大[95]，断裂韧性越低，因此 800-2 试样的

断裂韧性最低。 

表 3-1 800-2 试样表面维氏硬度典型压痕位置：杨氏模量 (E/GPa)、硬度 (H/GPa)、载荷 

(F2/N)、裂纹长度 (C/μm)、断裂韧性 (KIC/MPa∙m0.5)、平均断裂韧性 (K̅IC/MPa∙m0.5) 

裂纹位置 E H F C KIC K̅IC 

1 

197 15.5 0.98 

9.07 2.34 

1.95 2 9.01 2.37 

3 14.77 1.13 
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3.1.2 摩擦磨损性能 

图 3-3 显示了 TiO2 熔覆层试样和 TC4 基体试样在室温下干滑动的摩擦磨损

性能。图 3-3(a) 中的曲线显示了摩擦系数随熔覆层试样和基体滑动距离的变化，

所有熔覆层试样的摩擦系数最初都急剧下降到最低值，随后逐渐增大并趋于稳定，

TC4 基体的摩擦系数从一开始就缓慢下降并趋于稳定。图 3-3(b) 中，基体的表

面粗糙度最低为 0.306。熔覆层试样中 800-2 试样的表面粗糙度最低为 0.444，表

面 800-2 试样表面更平整，摩擦磨损行为更稳定。600-1 试样的表面粗糙度值最

高达到 0.558，表明其表面最粗糙，摩擦磨损行为最不稳定。单层熔覆时，表面

粗糙度与激光功率呈负相关；双层熔覆时，表面粗糙度随激光功率的增加，先降

低后升高。另外，当激光功率为 600 W 和 800 W 时，双层熔覆层的表面粗糙度

比单层更低；但是，当激光功率达到 1000 W 时，表面粗糙度结果则相反，单层

熔覆层比双层更低。图 3-3(c) 显示了磨损摩擦测试后 TC4 基体和 TiO2 熔覆层试

样的重量损失，TC4 基体试样的重量损失最多达到 2.3 mg，大于其他任何激光熔

覆层试样。所有熔覆层试样中，800-2 试样的重量损失最小，仅为 0.8 mg；600-1

试样的重量损失最大为 1.9 mg。采用单层熔覆时，重量损失与激光功率呈负相关，

重量损失随激光功率的增大而减少。而对于双层熔覆层，随激光功率的增加，重

量损失先增加后减少。同样的，对于激光功率为 600 W 和 800 W 时，双层熔覆

层的重量损失少于单层熔覆层；当激光功率增至 1000 W 时，结果则相反。图 3-

3（d）显示了 TC4 基体和 TiO2 熔覆层试样在摩擦磨损测试后的比磨损率。基体

的比磨损率最大达到 5.11×10-2
 mm3/(Nm)，所有熔覆层试样中，600-1 试样的比

磨损率最大为 3.01×10-2
 mm3/(Nm)，而 800-2 试样的比磨损率最低，仅为 1.42×10-

2
 mm3/(Nm)。单层熔覆时，比磨损率随激光功率的增大而减小；双层熔覆时，则

先减小后增大。激光功率除 1000 W 外，双层熔覆层的比磨损率都比单层熔覆层

小。比磨损率与重量损失的规律相当一致。结合图 3-3 中的实验结果，所有 TiO2

熔覆层试样的耐磨性均有所提高，比磨损率最低的 800-2 试样耐磨性显著提高，

与基体相比提高了 3.6 倍。 
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图 3-3 TC4 钛合金基体和 TiO2 熔覆层试样的摩擦磨损性能：(a) 摩擦系数与滑动距离关系

曲线；(b) 表面粗糙度；(c) 重量损失；(d) 比磨损率 

此外，对图 3-3(a) 中的实时摩擦系数曲线进行标准差计算，得到摩擦系数的

振幅，并将其定义为摩擦系数失稳度，它反映了试样在摩擦磨损实验过程中，试

样与摩擦副之间摩擦磨损的稳定程度，如图 3-4 所示为试样的摩擦系数失稳度情

况。基体的摩擦系数失稳度最低 (0.0198)，所有熔覆层试样中，800-2 试样的摩

擦系数失稳度最低 (0.0259)，表明其摩擦磨损过程中振幅最小，稳定程度最高；

而 600-2 试样的摩擦系数失稳度最高 (0.0481)，摩擦振幅最大，最不稳定。单层

熔覆时，当激光功率增大时，摩擦系数失稳度先增大后降低；但当双层熔覆时，

摩擦系数失稳度随激光功率的增大先降低后增大。当激光功率为 600 W 时，双

层熔覆层的摩擦系数失稳度比单层熔覆层的大；当激光功率为 800 W 和 1000 W

时，其结果相反。 
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图 3-4 TC4 钛合金基体和 TiO2 熔覆层试样的摩擦系数失稳度 

为了更好地探讨 TC4 基体和 TiO2熔覆层试样的摩擦磨损机理，采用 SEM 和

EDS 进一步研究了硬度和耐磨性最佳的试样 (800-2) 和 TC4 基体的摩擦磨损形

貌（见图 3-5）。未进行激光熔覆基体表面出现了许多与摩擦方向平行的深犁沟和

宽划痕，以及金属屑剥落和多条深凹坑（图 3-5(a1-a3)，其中图 (a2)、(a3) 分别

为图 (a1) 不同局域典型磨损表面的局部放大图）。相反地，800-2 试样的表面相

对光滑，更加平整，局部磨损位置很少，有轻微剥落，没有金属碎屑，浅犁沟和

划痕的数量明显减少，并且没有出现较深的情况（图 3-5(c1-c3)），其中图 (a2)、

(a3) 分别为图 (a1) 不同局域典型磨损表面的局部放大图）。总的来说，800-2 试

样整体摩擦磨损表面质量较好。图 3-5(b1-b5) 显示了图 3-5(a2) 中四个不同位置

摩擦磨损后的 EDS 点扫描结果。四个 EDS 扫描点的 O 元素平均质量分数为

14.96%，表明 TC4 基体摩擦磨损后的 O 元素含量有所增加。因此，在基体磨损

机制中，严重的粘着磨损和磨粒磨损占主导地位，热氧化磨损较小。同样，高耐

磨性试样 800-2 的 EDS 结果如图 3-5(d1-d5) 所示。四个扫描位置都显示存在 Al

和 O。Al 和 O 元素的平均质量分数分别为 3.48%和 25.02%。这意味着磨粒由

Al2O3 颗粒组成的。因此，800-2 试样的磨损机理主要是轻微的磨粒磨损，同时伴

有轻微的粘着磨损和热氧化磨损。 
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图 3-5 TC4 钛合金基体 (a1-a3、b1-b5) 和 800-2 试样 (c1-c3、d1-d5) 摩擦磨损测试后的

SEM-EDS 光斑扫描结果 

除了分析了可能影响磨损机理的元素外，图 3-5(b1)、(d1) 中摩擦磨损后 TC4

基体和 800-2 试样表面主要元素的 EDS 点扫描结果如表 3-2 所示。TC4 基体四

个 EDS 点扫描位置的 Ti、O、Al 和 V 的元素质量分数差别不大，基体磨损表面

的元素含量比较稳定。而 800-2 试样点扫描位置 Ti 元素、Al 元素和 V 元素的含

量低于基体，O 元素含量由于 TiO2 粉末的添加出现较大幅度的提升，其平均质

量分数达到 25.01%。白色磨粒位置的 Al 元素含量比其他黑色区域的高，表面磨

粒成分为 Al2O3，验证了上述摩擦磨损机理讨论结果。 

表 3-2 摩擦磨损后 TC4 基体和 800-2 试样表面主要元素的 EDS 点扫描结果 

试样编号 
EDS 点扫描

位置 

主要元素及其质量分数（Wt.%） 

Ti O Al V 

Substrate 

1 73.69 16.38 6.75 3.17 

2 75.23 15.40 6.31 3.06 

3 78.55 12.91 5.09 3.45 

4 76.75 15.15 4.89 3.21 

800-2 

1 66.14 27.01 4.30 2.54 

2 67.22 25.94 4.20 2.64 

3 68.26 25.73 3.69 2.32 

4 75.31 21.40 1.73 1.56 
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3.1.3 纳米压痕硬度与杨氏模量 

图 3-6 为 800-2 试样横截面上的纳米压痕测试结果。图 3-6(a2-a5) 分别为在

点 1、2、3 和 4（见图 3-6(a1)）施加 200 mN 载荷下进行纳米压痕试验的二维形

态图像，这些点分别对应于熔覆层上层、熔覆层下层、热影响区和基体。图 3-6(b) 

中的纳米压痕载荷与深度曲线显示，压痕载荷与深度成正比，随着压痕深度和载

荷的增加，应变梯度减小，导致硬化减弱，熔覆层下层的载荷深度比上层浅[96]。

由于压痕尺寸效应、微结构缺陷和测试误差导致纳米压痕硬度与维氏硬度法测得

的结果之间存在偏差（图 3-1），此外，晶粒大小、孔隙率、裂纹和表面粗糙度也

可能影响硬度和模量[96]。在相同的加载时间里，熔覆层上层、下层、热影响区、

基体的最大加载深度分别约为 1300，1024，1476，1532 nm。图 3-6(c) 显示了不

同位置的纳米压痕硬度和杨氏模量。熔覆层上层 (a2)、熔覆层下层 (a3)、热影响

区 (a4) 和基体 (a5) 的纳米压痕硬度 (H1) 分别为 5.32、9.42、4.21 和 3.88 GPa，

熔覆层下层的纳米压痕硬度高于上层；杨氏模量 (E) 分别为 155、197、136 和

132 GPa。最大纳米压痕硬度和杨氏模量分别较基体增加了 2.43 倍和 1.49 倍。 

 

图 3-6 800-2 试样的纳米压痕结果：(a1) 纳米压痕位置：(a2) 上层、(a3) 下层、(a4) 热影

响区和 (a5) 基体的二维形态图像；(b) 纳米压痕载荷-深度曲线；(c) 不同位置的纳米压痕

硬度和杨氏模量 
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一般来说，纳米压痕硬度和杨氏模量的比值 (H1/E) 可以反映材料的摩擦磨

损性能，是耐磨性的关键参数，高比值代表良好的耐磨性[97]。800-2 试样各纳米

压痕位置（图 3-6）的 (H1/E) 比值如表 3-3 所示，熔覆层下层具有最高的

H1/E(0.048) 比，基体的 H1/E(0.029) 比最低，与 3.1.2 节中摩擦磨损讨论结果一

致。杨氏模量的降低使材料在被外部颗粒挤压时能够进行弹性变形，可以保持其

结构完整性。800-2 试样较高的硬度和相对较低的杨氏模量，有利于提高耐磨性。 

表 3-3 800-2 试样各纳米压痕位置硬度和杨氏模量的比值（H1/E） 

纳米压痕位置 
纳米压痕硬度 

(GPa) 

杨氏模量 

(GPa) 

比值 

(H1/E) 

熔覆层上层 5.32 155 0.034 

熔覆层下层 9.42 197 0.048 

热影响区 4.21 136 0.031 

基体 3.88 132 0.029 

对图 3-6(a3) 中纳米压痕位置周围进行 EDS 分析（图 (3-7)），结果如表 3-4

所示。3 点离纳米压痕位置较近，其 Ti 和 V 元素质量分数比较远的 1、2 点略小，

而 O 和 Al 元素的质量分数则略高于 1、2 点。 

 

图 3-7 800-2 试样熔覆层下层纳米压痕周围 EDS 点扫描示意图 

表 3-4 图 3-7 标定的 1、2 和 3 点的点分析结果 (Wt.%) 

扫描位置 Ti O Al V 

1 89.62 3.35 4.44 2.59 

2 89.16 4.15 4.16 2.53 

3 86.70 5.82 5.05 2.44 



安徽工程大学硕士学位论文 

35 

3.2 热处理时间对 TiO2熔覆层力学性能的影响 

3.2.1 显微硬度与断裂韧性 

图 3-8 显示了 800-2 试样在 400 ℃下，分别热处理 72、120 和 168 h 后的 TiO2

熔覆层显微硬度。编号为 S1、S2 和 S3 的热处理 TiO2 熔覆层试样的显微硬度分

别为 1532.8±58.6、1433.6±29.2 和 1148.7±34.4 HV0.1，在 400 ℃温度下，热处理

TiO2 熔覆层的显微硬度随热处理时间的增加逐渐下降。相较于 800-2 试样，S1 试

样的显微硬度略微下降，但是 S3 试样的显微硬度有较大幅度的降低，较 800-2

试样下降了约 27.4%；另外 S3 试样的显微硬度是基体的 3.8 倍，相较于基体仍

有很大程度提升。 

 

图 3-8 400 ℃下，不同热处理时间的 TiO2熔覆层试样显微硬度 

图 3-9 显示了 S1 和 S3 试样的裂纹扩展类型，S1 试样的裂纹扩展类型为跨

晶裂纹和沿晶断裂。图 3-9(a) 为 S1 试样表面典型维氏硬度压痕图像，裂纹沿着

每个锥形压头尖端向四周延伸出来，压痕内部出现滑移带。图 3-9(c) 和 (e) 显

示了 S1 试样压痕（图 3-9(a)）附近的局部放大图，图 (c) 中观察到裂纹挠度，

其中一个较宽的裂纹通过细小的微裂纹连接了另一个较宽的裂纹，该微裂纹消耗

了部分裂纹断裂能量，使裂纹无法沿原路径继续断裂，而是沿着另一个晶粒断裂，

从而增强熔覆层的断裂韧性。此外，在宽裂纹旁边发现了分枝状的二次微裂纹，

同样会分散少量的断裂能量，提高断裂韧性。图 (e) 中观察到裂纹沿着晶粒尺寸

约为 0.13 μm 的等轴晶晶界发生偏转，然后绕过等轴晶继续扩展，存在裂纹挠度

和桥接，缩短了裂纹长度并增加了塑性[93]。 
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图 3-9 S1 和 S3 试样的裂纹扩展类型：(a) S1 试样表面典型维氏硬度压痕图像；(b) S3 试样

表面典型维氏硬度压痕图像；(c) 和 (e) 为 S1 试样压痕（图 (a)）附近局部放大图；(d) 和 

(f) 为 S3 试样压痕（图 (b)）附近局部放大图 

图 3-9(b) 为 S3 试样表面典型维氏硬度压痕图像。S3 试样的裂纹扩展类型

为微裂纹的沿晶断裂。图中未观察到明显的宽裂纹，存在较多细小的微裂纹，有

效降低了压痕周围的应力集中，进一步提高了热处理后熔覆层的断裂韧性。图 3-

9(d) 和 (f) 显示了 S2 试样压痕（图 3-9(b)）附近的局部放大图，图 (d) 中压痕

内部凹坑中晶粒内部存在大量的微裂纹，分散了应力。图 (f) 中观察到微裂纹在

晶粒内部扩展并沿着晶界延伸到另一个晶粒内部，同样的，增强了断裂韧性。 

根据式 3-1 计算出 S1 试样的断裂韧性，结果见表 3-5。其中该处 E 取 S1 试

样熔覆层纳米压痕位置杨氏模量的平均值约为 149 GPa，维氏硬度 H 取 15.0 GPa 
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(1532.8 HV0.1)，计算得出该压痕位置的平均断裂韧性约为 9.93 MPa∙m0.5。S1 试

样硬度略微下降，而断裂韧性显著增加主要得益于长时间的热处理消除了激光熔

覆过程中产生的大量残余应力及应力集中。而 S3 试样经过 168 h 的热处理，残

余应力更少且分布更均匀，使熔覆层表面硬度下降较多，脆性大幅度降低，导致

断裂韧性大幅度增加，此消彼长，平衡了强塑性，因此，S3 维氏硬度压痕几乎无

裂纹。 

表 3-5 S1 试样表面维氏硬度典型压痕位置：杨氏模量 (E/GPa)、硬度 (H/GPa)、载荷 

(F/N)、裂纹长度 (C/μm)、断裂韧性 (KIC/MPa∙m0.5)、平均断裂韧性 (K̅IC/MPa∙m0.5) 

裂纹位置 E H F C KIC K̅IC 

1 

149 15.0 0.98 

5.53 4.31 

9.93 

2 3.57 8.30 

3 3.01 10.72 

4 2.20 17.16 

5 3.34 9.17 

3.2.2 摩擦磨损性能 

图 3-10 显示了热处理 TiO2 熔覆层试样在室温下干滑动摩擦磨损性能。图 3-

10(a) 中显示了热处理 TiO2 熔覆层试样摩擦系数随滑动距离的变化曲线，摩擦磨

损实验开始时，S1 和 S3 试样摩擦系数几乎处在同一值，而 S2 试样的摩擦系数

略低于 S1 和 S3 试样，然后随着摩擦距离的增加 S1 试样摩擦系数缓慢增大并趋

于稳定，增长趋势较平稳，而 S2 和 S3 试样的摩擦系数迅速增长，并在摩擦过程

中，上下波动程度较大，最后趋于稳定。图 3-10(b) 显示了热处理 TiO2 熔覆层试

样表面粗糙度，S1、S2 和 S3 试样的表面粗糙度分别为 0.429、0.432 和 0.472。

表面 S1 试样表面最平整，摩擦磨损行为最平稳，S3 试样表面最粗糙，摩擦磨损

行为最不稳定。试样表面粗糙度与热处理时间呈正相关，在 400 ℃下，试样表面

粗糙度随热处理时间的增加而增大。与 800-2 相比，S1 和 S2 试样的表面粗糙度

略微小，而 S3 试样则稍大，热处理试样表面粗糙度都比 TC4 基体更大。图 3-

10(c) 显示了磨损摩擦测试后热处理 TiO2 熔覆层试样的重量损失情况，S1、S2 和

S3 试样的重量损失分别为 1.0、1.1 和 1.3 mg，与 TC4 基体的重量损失对比，都

存在不同程度的减少，但当与 800-2 试样相比时，都有所增加。试样重量损失和
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热处理时间成正相关，即随热处理时间的增加而增大。图 3-10(d) 显示了热处理

TiO2 熔覆层试样在摩擦磨损测试后的比磨损率，热处理试样的比磨损率差距不

大，略高于 800-2 试样，S1、S2 和 S3 的比磨损率分别为 1.46×10-2、1.51×10-2 和

1.59×10-2 mm3/(Nm)。热处理后比磨损率最大的 S3 试样较 800-2 试样比磨损率

增加了 12.0%，即耐磨性降低了 12%，S1 试样较 800-2 试样的耐磨性下降可忽略

不计，仅下降 1.4%。所有热处理后 TiO2 熔覆层试样的耐磨性仍显著提高，比磨

损率最低的 S1 试样的耐磨性提高了 3.5 倍，而比磨损率最高的 S3 试样的耐磨性

也提高了 3.2 倍。 

 

图 3-10 热处理 TiO2熔覆层试样在室温下干滑动的摩擦磨损性能：(a) 摩擦系数与滑动距离

关系曲线；(b) 表面粗糙度；(c) 重量损失；(d) 比磨损率 

图 3-11 显示了热处理 TiO2 熔覆层试样的摩擦系数（图 3-10(a)）失稳度。S1、

S2 和 S3 试样的摩擦系数失稳度分别为 0.0291、0.0514 和 0.0445。S1 试样的摩

擦系数失稳度最低，表明其摩擦磨损过程中振幅最小，稳定程度最高；S2 试样

的摩擦系数失稳度最高，表明其摩擦磨损过程中振幅最小，稳定程度最低。当热

处理时间增大时，热处理试样的摩擦系数失稳度先增大后减小。与基体和 800-2

试样相比，热处理试样的摩擦系数失稳度都较大，稳定度相对较小。 
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图 3-11 热处理 TiO2 熔覆层试样的摩擦系数失稳度 

图3-12显示了热处理TiO2熔覆层试样摩擦磨损测试后表面形貌SEM照片，

S1、S2 和 S3 试样熔覆层均为轻微的磨粒磨损、疲劳磨损和粘着磨损。图 3-12(a1) 

为 S1 试样磨损后表面典型的 SEM 照片，摩擦磨损形貌表面，白色部分存在几道

清晰可见且较深的犁沟，同时，观察到较多浅划痕，有轻微剥落，存在分层现象，

少量凹坑和微裂纹，以及少量材料磨料聚集形成的磨粒。图 3-12(a2) 为图 3-12(a1) 

的局部放大图，整体表面较平整，存在白色磨粒和微裂纹。对磨粒放大（见图 3-

12(a3)），发现磨粒近似球状，磨粒周围存在微裂纹和材料碎屑。图 3-12(b1) 为

S2 试样磨损后表面典型的 SEM 照片。同样的，观察到大量微裂纹、浅划痕和磨

粒，存在剥落和分层现象，此外，还看到表面存在较多气孔。其局部放大图（图

3-12(b2) 和 (b3)）显示了表面凹凸不平，有大量微裂纹和材料碎屑。图 3-12(c1) 

为 S3 试样磨损后表面典型的 SEM 照片。磨损表面存在浅划痕、微裂纹、分层、

犁沟、凹坑和气孔，气孔的数量较 S2 试样更少，可能影响了摩擦系数的失稳度，

由于 S2 试样的孔洞较多，因此其摩擦系数稳定度最差，与上述结果一致，而没

有气孔的 S1 试样，摩擦系数最稳定。其局部放大图（图 3-12(c2) 和 (c3)）显示

了磨损表面质量不佳，有大量微裂纹、凹坑和材料碎屑。与 800-2 试样相比，热

处理试样摩擦磨损表面质量都不佳，但都优于 TC4 基体表面。在摩擦磨损过程
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中，由于试样和摩擦副相对滑动时，会产生摩擦和挤压，从而产生热量，使材料

软化氧化发生剥落，形成高硬度的磨粒。此外，摩擦过程中，熔覆层表面发生接

触疲劳，产生大量微裂纹（图 3-12），在滑动剪切力作用下微裂纹扩展，并引起

材料剥落形成磨屑，加重粘着磨损和疲劳磨损[98]。 

 

图 3-12 热处理 TiO2熔覆层试样摩擦磨损测试后表面形貌 SEM 照片：(a1) S1 试样，(a2) 和 

(a3) 为 (a1) 局部放大图；(b1) S1 试样，(b2) 和 (b3) 为 (b1) 局部放大图；(c1) S3 试

样，(c2) 和 (c3) 为 (c1) 局部放大图 

对摩擦磨损测试后 S1 试样中的磨粒进行 EDS 点分析（图 3-13），主要元素

含量结果见表 3-6。三个点位的 Ti、O、Al 和 V 的质量分数区别不大，Ti 元素的

平均质量分数为 68.33%，O 元素的平均质量分数为 24.78%，Al 元素的平均质量

分数为 4.53%，V 元素的平均质量分数为 2.36%。S1 试样磨损表面元素成分含量

和 800-2 试样相当一致，区别不大；而相较于基体磨损表面元素含量差距较大，

Ti 元素含量有所下降，O 元素含量增加较多，Al 和 V 元素基本无变化。同样的，

可以判断热处理试样磨损表面的磨粒成分为 Al2O3。 
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图 3-13 S1 试样中磨粒 EDS 点扫描位置 

表 3-6 S1 试样磨粒 EDS 点分析结果 (Wt.%) 

扫描位置 Ti O Al V 

13 72.53 20.45 4.58 2.43 

14 67.24 25.67 4.75 2.33 

15 65.22 28.21  4.26 2.31 

3.2.3 纳米压痕硬度与杨氏模量 

图 3-14 显示了 S3 试样的纳米压痕硬度 (H1) 和杨氏模量 (E) 与距熔覆层

顶面的距离关系图，S3 试样熔覆层最大纳米压痕硬度达到 17.22 GPa，熔覆层区

域 (CLZ) 平均纳米压痕硬度为 14.84 GPa。纳米压痕硬度从距离顶面 350 μm 的

16.32 GPa 到距离 450 μm 的 10.64 GPa，波动幅度较大，可能与其微观结构有关。

从熔覆层过渡到热影响区中，纳米压痕硬度下降程度较大，从 10.64 GPa 直接下

降到 4.07 GPa，热影响区 (HAZ) 的平均纳米压痕硬度为 5.47 GPa。基体最低纳

米压痕硬度为 3.89 GPa，与图 3-6 中 800-2 试样的基体纳米压痕硬度 (3.88 GPa) 

一致，基体区域的平均纳米压痕硬度为 4.01 GPa，略低于热影响区。纳米压痕硬

度整体表现为从熔覆层顶面到基体呈逐步下降趋势。纳米压痕法测得的平均值略

高于维氏硬度法测试的平均值（图 3-8），这可能是由于压痕尺寸效应造成的[96]。

模量与硬度呈正相关，硬度随模量的增加而增加，图 3-14 中杨氏模量的趋势与

纳米压痕趋势一致，从熔覆层顶面到基体整体亦呈下降趋势。发现纳米压痕硬度
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最大位置的杨氏模量并非最大，而是纳米压痕硬度在 16.32 GPa 处最大为 157 

GPa，熔覆层区域的平均杨氏模量为 149 GPa。热影响区的杨氏模量下降趋势较

大，热影响区的平均杨氏模量为98 GPa。基体的杨氏模量较稳定，最低为87 GPa，

平均杨氏模量为 90 GPa，略低于热影响区，相较于图 3-6 中基体 (132 GPa) 有

较大程度下降，降低了 34.09%；熔覆层最大杨氏模量较基体提高了 1.80 倍，较

800-2 试样则下降了 20.30%。 

 

图 3-14 S3 试样的纳米压痕硬度 (H1) 和杨氏模量 (E) 与距熔覆层顶面距离关系图 

S3 试样距熔覆层顶面各距离纳米压痕位置（图 3-14）的 H1/E 比值如表 3-7

所示，熔覆层整体都具有较高的 H1/E 比，基体的 H1/E 比最低，S3 试样的 H1/E

比和纳米压痕硬度和杨氏模量变化趋势一致，都与熔覆层顶面呈负相关，与图 3-

10 中讨论的摩擦磨损结果一致。S3 试样熔覆层的杨氏模量 (143-157 GPa) 和硬

度 (10.63-17.22 GPa) 相对较低，有利于提高耐磨性。 
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表 3-7 S3 试样距熔覆层顶面各纳米压痕位置硬度和杨氏模量的比值 (H1/E) 

距熔覆层顶面距离 

（μm） 

纳米压痕硬度 

（GPa） 

杨氏模量 

（GPa） 

比值 

（H1/E） 

50 14.31 145 0.099 

150 17.22 154 0.112 

250 15.71 148 0.106 

350 16.32 157 0.104 

450 10.63 143 0.074 

650 8.08 112 0.072 

850 4.07 90 0.045 

1050 4.27 91 0.047 

1250 4.13 93 0.044 

1450 3.89 87 0.048 

图 3-15 显示了 S3 试样熔覆层至基体纳米压痕载荷-深度曲线关系图。压痕

载荷与深度成正比，表明 H1 和 E 会随着载荷和深度的增加而减小。 

 

图 3-15 S3 试样纳米压痕载荷-深度曲线 

图 3-16 显示了 S3 试样各纳米压痕位置载荷-深度加压过程中曲线的斜率，

其斜率代表在纳米压痕测试加压过程中的应变梯度，应变梯度随着压痕载荷和深

度的增加而减小，会减弱硬化[96]。应变梯度结果与纳米压痕硬度和杨氏模量结果

基本一致。 
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图 3-16 S3 试样纳米压痕-深度曲线的斜率关系图 

表 3-8 显示了 S3 试样各纳米压痕位置最大载荷下 (200 mN) 保压时压头压

下深度。其规律与硬度和模量一致。距熔覆层顶面距离为 150 μm 时，其最大压

下深度最浅为 887.9 nm，小于 800-2 试样（图 3-6(b)）熔覆层下层 (1024 nm)，

而保压压下深度不是最小 (16.2nm)，而是距熔覆层顶面距离为 450 μm 时，保压

压下深度最小为 13.0 nm。所有压痕中基体的最大压下深度最大为 1602.2 μm，其

保压压下深度达到 38.5 nm。 

表 3-8 S3 试样各纳米压痕位置最大载荷下 (200mN) 保压时压头压下深度 

距熔覆层顶面距离 

(μm) 

保压开始深度 

(nm) 

保压结束深度 

(nm) 

保压压下深度 

(nm) 

50 924.8 946.4 21.6 

150 871.7 887.9 16.2 

250 896.5 918.8 22.3 

350 880.3 895.9 15.6 

450 1024.0 1037.0 13.0 

650 1161.7 1187.0 25.3 

850 1530.5 1567.5 37.0 

1050 1497.1 1536.4 39.3 

1250 1519.5 1552.3 32.8 

1450 1563.7 1602.2 38.5 
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图 3-17 显示了 S3 试样各位置纳米压痕的 SEM 图像。纳米压痕技术是微尺

度的高级动态测试，纳米压痕的大小和深浅是该处 H1 和 E 值大小的宏观体现。

左侧从熔覆层顶面到底部，距离熔覆层顶面 50 μm 处压痕位于晶粒间隙，痕迹不

是很明显；距离熔覆层顶面 150 μm 处压痕则位于黑色析出物中，其硬度最高，

可初步判断为 Al2O3 硬质相；距离熔覆层顶面 250 μm 和 350 μm 处压痕则位于多

个晶粒上；距离熔覆层顶面 450 μm 处压痕则位于枝晶组织上，硬度偏低。右侧

从热影响区到基体，发现纳米压痕由小及大、由浅及深。其纳米压痕形貌与图 3-

6 中的大体相当。 

 

图 3-17 S3 试样各位置纳米压痕的 SEM 照片 

对 S3 试样距离熔覆层顶面 250 μm 的纳米压痕周围进行 EDS 分析（见图 3-

18），结果如表 3-9 所示。点 10 和点 12 扫描位置为枝晶组织，其主要元素含量
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大致相当，Ti 元素质量分数约为 75%，O 元素质量分数约为 22%，Al 元素质量

分数仅为 0.5%，几乎没有，V 元素质量分数约为 1.0%。而点 11 扫描位置为黑色

析出物，其 Ti 元素质量分数只有 21%，仅有枝晶组织的 28%，而 Al 元素质量分

数高达 34%，大多数 Al 原子在热处理时析出，同样热处理后的 O 元素质量分数

达到 45%，Al 和 O 析出并结合形成 Al2O3 黑色硬质相，Al2O3 硬度很大，因此，

S1 试样距离熔覆层顶面 150 μm 的纳米压痕硬度最大。 

 

图 3-18 S3 试样距离熔覆层顶面 250 μm 的纳米压痕周围 EDS 点扫描位置示意图 

表 3-9 图 3-20 中标定的点 10、11 和 12 元素含量分析结果 (Wt.%) 

扫描位置 Ti O Al V 

10 75.72 22.60 0.60 1.09 

11 21.25 44.84 33.66 0.25 

12 75.29 22.32 0.49 1.90 

如图 4-19 所示为 TC4 钛合金表面强度-塑性平衡关系图，首先通过优化激光

熔覆工艺参数来提高 TC4 钛合金表面强度，再通过热处理消除残余应力，牺牲

部分强度以提高塑性，调控熔覆层力学性能，实现强度-塑性之间的平衡关系。 

 

图 3-19 TC4 钛合金表面强度-塑性平衡关系图（高度反应大小） 
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3.3 本章小结 

本章主要研究了 TC4 钛合金表面激光熔覆及热处理后 TiO2 熔覆层的显微硬

度与断裂韧性、耐磨性、纳米压痕与杨氏模量等力学性能，主要结果如下： 

（1）研究了激光功率和熔覆层数对 TiO2 熔覆层力学性能的影响。激光熔覆

TiO2 层硬度与耐磨性高于 TC4 基体，断裂韧性低于基体，显微硬度与耐磨性随

熔覆层数的增加而增大，随激光功率的增加先增大后减少。当激光功率为 800 W，

熔覆层数为 2 时，显微硬度最高达到 1582.3 HV0.1，比基体高 5.2 倍；摩擦系数

最小为 0.444，失稳度最小为 0.0259，最稳定，重量损失最小为 0.8 mg，比磨损

率为 1.42×10-2
 mm3/(Nm)，耐磨性比基体高 3.6 倍，磨损机理以轻微的磨粒磨损

为主；纳米压痕硬度和杨氏模量分别为 9.42 GPa 和 197 GPa；断裂韧性下降至

1.95 MPa∙m0.5，裂纹扩展类型为跨晶断裂和沿晶断裂。 

（2）研究了热处理时间对 TiO2 熔覆层力学性能的影响。热处理 TiO2 熔覆

层硬度与耐磨性高于 TC4 基体，断裂韧性低于基体；硬度、耐磨性低于激光熔

覆层，断裂韧性则高于激光熔覆层。硬度与耐磨性随保温时间的增加而下降，断

裂韧性随保温时间的增加而升高。400 ℃下，保温时间 72 h 到 168 h 后，显微硬

度从 1532.8 下降至 1148.7 HV0.1，比热处理前下降了约 27.4%，高于基体 3.8 倍；

摩擦系数增加到 0.472，失稳度为 0.0445，重量损失增大到 1.3 mg，比磨损率从

1.46×10-2 mm3/(Nm)增加到 1.59×10-2 mm3/(Nm)，耐磨性比热处理前下降了 12%，

较基体提高了 3.2 倍，磨损机理以磨粒磨损和疲劳磨损为主；最大纳米压痕硬度

达到 17.22 GPa，最大杨氏模量略有降低至 157 GPa；热处理 72 h 后断裂韧性提

高至 9.93 MPa∙m0.5，比热处理前提高了 5.1 倍，裂纹扩展类型为跨晶断裂和沿晶

断裂，热处理 168h 后为微裂纹的沿晶断裂，其断裂韧性更高。 

（3）通过优化激光熔覆及热处理工艺参数可以实现 TC4 钛合金表面强度-

塑性的权衡。激光熔覆 TiO2 熔覆层强度较大，塑性较差，通过热处理消除熔覆

层内部残余应力及成分偏析，晶粒粗化，强度下降，塑性升高。 
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第 4 章 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2层微观结构研究 

结构决定性能，本章主要研究了激光熔覆和热处理试样的宏观形貌、微观结

构、成分分布及物相组成。主要表征了 TiO2 熔覆层表面质量、厚度、轨道宽度、

微观结构形貌、结合情况、成分含量分布变化与相组成等；计算了熔覆层微观结

构晶粒尺寸、稀释率、厚度影响率、过渡带宽度等。探讨了激光熔覆和热处理工

艺参数对 TiO2 熔覆层微观结构的调控，探究了熔覆层微观结构影响规律，为后

续基于激光熔覆及热处理 TiO2 熔覆层强化及其微观机制研究提供微观结构认识。 

4.1 激光功率和熔覆层数对 TiO2熔覆层微观结构的影响 

4.1.1 宏观形貌 

图 4-1 显示了 TiO2 熔覆层打磨后的体视显微照片，所有熔覆层试样轨道表

面都凹凸不平，呈现出金黄色，所有轨道两侧都观察到银灰色的类球状颗粒物，

其中800-2试样颗粒物最少。600-1试样表面存在灰色物质附着在金色熔覆层上，

颗粒物最大；600-2 试样表面存在少量横向裂纹和凹坑；800-1 试样表面观察到少

量平行于熔覆轨道方向的纵向裂纹，存在横向裂纹沿着纵向裂纹展开，小型黑色

颗粒物位于轨道两侧，表面较平整、质量最佳；800-2 试样表面存在短而小的横

向裂纹，且发现凸起的微粒；1000-1 试样观察到凹坑，没有明显裂纹，轨道两侧

的灰色颗粒小且少；观察到 1000-2 试样表面存在大量缺陷，较宽的纵向裂纹和

横向裂纹交叉成树枝状，熔覆层表面发生严重破碎，表面质量最差。表 4-1 显示

了各熔覆层试样轨道宽度。熔覆层数一定时，轨道宽度与激光功率呈正相关，随

激光功率增加而变得更宽；激光功率一定时，双层熔覆轨道宽度大于单层熔覆轨

道宽度。除 600-1 和 800-1 试样轨道宽度小于理论宽度 (3.00 mm) 外，其余熔覆

层试样轨道宽度都略大于理论宽度。所有试样轨道实际宽度都接近理论宽度。 
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图 4-1 TiO2熔覆层体视显微照片：(a) 600-1；(b) 600-2；(c) 800-1；(d) 800-2；(e) 1000-1；

(f) 1000-2 

表 4-1 TiO2熔覆层轨道宽度 

试样编号 
实际宽度 

（mm） 

理论宽度 

（mm） 

600-1 2.87 

3.00 

600-2 3.01 

800-1 2.97 

800-2 3.06 

1000-1 3.07 

1000-2 3.18 
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4.1.2 微观结构与成分分布 

图 4-2 显示了所有 TiO2 熔覆层试样的典型横截面金相显微照片，以及微观

结构中枝晶、等轴晶面积比和晶粒尺寸的统计结果。图 4-2(a-f) 分别为试样编号

为 600-1，600-2，800-1，800-2，1000-1 和 1000-2 熔覆层的金相显微照片，图 4-

2(a) 中枝晶没有完全长大，大量粗短枝晶并列排布在一起，存在少量的等轴晶；

图 4-2(b-d) 中枝晶已完全长大，破碎玻璃状的枝晶向各个方向生长，并缠结在一

起；图 4-2(e-f) 中枝晶发生破碎细化，观察到少量的细鱼骨状的枝晶结构，存在

大量的等轴晶。图 4-2(a-f) 中所有等轴晶都弥散分布在枝晶间隙。图 4-2(g) 为不

同熔覆层试样微观结构中枝晶和等轴晶的面积比。熔覆层数一定时，枝晶面积占

比与激光功率呈负相关，枝晶面积占比随激光功率的增大而减少；等轴晶面积占

比与激光功率呈正相关，等轴晶面积占比随激光功率的增大而增大。激光功率一

定时，双层熔覆层等轴晶面积占比比单层熔覆层面积占比更大。所有试样中，600-

1 试样的等轴晶面积占比最小为 9.3%，1000-2 试样最大为 65.1%。图 4-2(h) 为

不同熔覆层试样微观结构中枝晶平均宽度和等轴晶的平均尺寸大小。熔覆层数一

定时，枝晶的平均宽度随激光功率的增大而减小。单层熔覆时，激光功率越大，

等轴晶平均尺寸越小；双层熔覆时，随激光功率增大先减小后增大。激光功率一

定时，双层熔覆层枝晶的平均宽度比单层熔覆层更小。激光功率为 600W、800W

时，双层熔覆层的等轴晶平均尺寸单层熔覆层更小；1000 W 时，则相反。所有

熔覆层试样中，600-1 试样枝晶的平均宽度最大为 2.61 μm，1000-2 试样最小为

0.88 μm；800-2 试样的等轴晶的平均尺寸最小为 1.09 μm，600-1 试样最大为 2.62 

μm。 
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图 4-2 不同 TiO2 熔覆层的 OM 照片，微观结构中枝晶、等轴晶的面积比和晶粒尺寸的统计

结果：(a-f) 试样编号为 600-1，600-2，800-1，800-2，1000-1，1000-2 的 OM 图像；(g) 不

同熔覆试样枝晶和等轴晶的面积比；(h) 不同熔覆试样枝晶平均宽度和等轴晶平均尺寸 

图 4-3 显示了 TiO2 熔覆层试样热影响区的光学显微照片，主要由细针状的

马氏体构成。激光功率和熔覆层数对热影响区组织影响较大[99]，熔覆层数一定

时，马氏体组织的数量和尺寸都随激光功率的增大而增大；激光功率一定时，

双层熔覆层中热影响区的马氏体组织比单层熔覆层热影响区中的更多更粗。 
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图 4-3 TiO2熔覆层试样热影响区的光学显微照片：(a) 600-1；(b) 600-2；(c) 800-1；(d) 800-

2；(e) 1000-1：(f) 1000-2 

图 4-4 显示了 TiO2熔覆层试样基体的光学显微照片。由于激光熔覆过程中，

基体区域未受到热传导作用，微观结构几乎无变化，与图 2-4 中 TC4 轧制样的组

织一致，均为被拉长的等轴晶。 
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图 4-4 TiO2熔覆层试样基体的光学显微照片：(a) 600-1；(b) 600-2；(c) 800-1；(d) 800-2；

(e) 1000-1：(f) 1000-2 

图 4-5 显示了不同 TiO2熔覆,横截面微观结构的 SEM 图像，编号为 600-1、

600-2、800-1、800-2、1000-1 和 1000-2 试样熔覆层的最大穿透厚度分别为 96、

246、316、572、447 和 513 μm。800-2 试样熔覆层最厚，而 600-1 试样的熔覆层

最薄。从图 4-7(a1) 至图 4-7(f1)，枝晶组织的含量逐渐减少，而等轴晶的含量稳

步增加，图 4-7(a1) 中的枝晶几乎分布在整个包层中；图 4-7(b1) 中枝晶在熔覆
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层底部呈芽状分布；图 4-7(c1) 中，当激光功率为 800 W 时，观察到枝晶由熔覆

层顶部向中部横向延伸。随着激光功率的进一步提高，枝晶的比例明显减少，见

图 4-7(e1)。图 4-7(f1) 中从热影响区界面向熔覆层中间发展的横向裂纹，微观结

构中存在大量内部裂纹、孔隙缺陷和断裂组织，而其他试样没有明显的裂纹或其

他组织缺陷，熔覆层整体质量良好，黑点少，组织密度高。总体而言，除了图 4-

7（f2）中熔覆层与基底之间的界面有明显裂纹外，每个试样都显示出界面清晰，

存在大量等轴晶，粘合区域没有明显的孔洞或裂纹。熔覆层与基底之间的结合界

面并非平滑过渡，而是呈现不规则的波浪形。 

此外，结合强度决定了熔覆层的质量。Yuan 等人[88]在 TC4 钛合金表面制备

了氧化钛陶瓷涂层，并根据 VDI 3198 标准（"HF 级"）测量了熔覆层在载荷为

294.2 N 和 588.0 N 时的结合强度值，分别为 HF2 和 HF3。Koshuro 等人[89]测量

了通过等离子喷涂和感应热处理形成的熔覆层的结合强度，氧化钛熔覆层的结合

强度为 HF5。本研究中的双层熔覆层由同种材料制成，可以看出涂层之间没有明

显差异，这表明在高功率激光束的作用下，TC4 钛合金基体上的 TiO2 熔覆层表

现出极强的冶金结合力。此外，在高速圆周摩擦磨损试验中，熔覆层没有出现剥

落趋势，也说明了熔覆层具有较高的结合强度。 

 

图 4-5 不同 TiO2 熔覆层试样横截面的 SEM 图像：(a1) 600-1；(b1) 600-2；(c1) 800-1；(d1) 

800-2；(e1) 1000-1；(f1) 1000-2；(a2-f2) 分别对应于 (a1-f1) 粘结界面的局部放大图像 
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稀释率直接影响熔覆层的化学成分[101]。图 4-6 显示了熔覆层试样稀释率的

计算方法示意图。熔覆层稀释率 (η1) 可以用下式进行计算[102]： 


1
=

h

H2+h
×100%                      (4-1) 

式中，h 为熔覆层熔深，H2 为熔覆层熔高。 

 

图 4-6 TiO2熔覆层试样稀释率计算方法示意图 

熔覆层稀释率的计算结果见表 4-2。单层熔覆时，熔覆层熔深、熔高和稀释

率都随激光功率的增加而增大。激光功率的增加使得熔化粉末和传递到基体表面

的能量均增加，导致基体熔化量提高，熔深增大，稀释率增加。双层熔覆时，熔

覆层熔高与激光功率成正相关，随激光功率的增加先增大；而熔覆层熔深和稀释

率则随激光功率的增加先增大后减小。在单层熔覆层上再次熔覆时，粉末会在基

体表面形成“热屏蔽”效应，对激光的遮挡作用增强，粉末吸收大部分能量，基体

表面熔化面积下降，熔深降低，熔高升高，导致稀释率减小[102]。激光功率为 600 

W 和 800 W 时，双层熔覆层熔深和稀释率都比单层的更大；然而当激光功率增

加到 1000 W 时，则相反，双层熔覆层稀释率比单层的更小。但是当激光功率一

定时，双层熔覆层熔深和熔高都比单层熔覆层更大。在熔池获得充足激光能量的

情况下，当粉末实际吸收的能量远大于粉末熔化所需能量时，粉末易烧损发生气

化，由于 TiO2 熔覆层的熔点较高[103]，可以有效削弱激光的穿透效果，熔深增大，

熔化的粉末堆积在上一层熔覆层上，导致熔高增大。且熔化和气化粉末的部分能

量与激光透过粉末传输到基体表面的能量进一步增大，熔覆层两侧与基体接触部

分的熔化量提高，导致稀释率降低[102]。与表 4-1 中讨论的双层熔覆层的实际宽

度大于单层熔覆层结果一致。 
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表 4-2 TiO2熔覆层试样稀释率计算结果 

试样编号 
熔深 

(μm) 

熔高 

(μm) 

稀释率 

(%) 

600-1 43 53 44.79 

600-2 127 119 51.63 

800-1 157 159 49.68 

800-2 321 251 56.12 

1000-1 254 193 56.82 

1000-2 258 255 50.29 

表 4-3 显示了编号为 600-2 和 800-2 试样的上熔覆层对下熔覆层厚度影响率

的计算结果，图 4-7 显示了编号为 600-2 和 800-2 试样的下熔覆层受影响区和未

受影响区的晶粒尺寸统计结果。在本研究中，可以假定在相同功率下单层熔覆层

的厚度是相同的。因此可以将上层对下层厚度的影响率 (η2) 定义为： 

η
2
=

H0-H3

H0
                           (4-2) 

式中，H0 和 H3 分别是单层的厚度和双层中下层的厚度。 

图 4-5 中，600-2 和 800-2 试样的单层厚度 (H0) 分别为 96 μm 和 316 μm，

而双层试样的下层厚度 (H3) 分别为 81 μm 和 265 μm，影响厚度 (ΔH) 分别为

15 μm 和 51 μm。经测定，上层对下层厚度的影响率 (η2) 分别为 15.63%和 16.14%。

图 4-7(f1-f2) 中，观察到熔覆层严重破碎，无法计算其厚度影响率。 

表 4-3 600-2 和 800-2 试样上层对下层厚度的影响率 

试样编号 
单层厚度 

(μm) 

双层的下层厚度 

(μm) 

影响深度 

(μm) 

厚度影响率 

(%) 

600-2 96 81 15 15.63 

800-2 316 265 51 16.14 

图 4-7(a) 和 4-7(b) 分别显示 600-2 和 800-2 试样下层的 SEM 照片，在熔覆

层中有一条明显的边界线将受影响区 (AZ) 和未受影响区 (UAZ) 区分。按照灰

度差近似法，在不同区域随机计数 40 个一次枝晶臂，以确定平均晶粒宽度和间

距（图 4-7(a) 和 4-7(b) 中用 d1 和 d3 表示）。同样，使用近似圆包容法计算等轴

晶的平均晶粒尺寸（以 d2 表示）。利用灰度差距近似统计了晶粒间隙率。图 4-7(c) 

显示了 600-2 和 800-2 试样在不同统计区域的平均一次枝晶臂宽度，600-2(AZ)、
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600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 的平均一次枝晶臂宽度分别为 2.40、3.21、

1.78 和 2.89 μm，800-2 试样受影响区域的一次枝晶臂平均宽度最小，而 600-2 试

样未受影响区域的一次枝晶臂平均宽度最大。图 4-7(d) 显示了 600-2 和 800-2 试

样在不同统计区域的平均等轴晶粒尺寸 (d2)，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ)

和 800-2(UAZ) 的平均等轴晶粒尺寸分别为 1.86、1.96、1.61 和 1.76 μm。800-2

试样中受影响区域的等轴晶平均晶粒尺寸最小，而 600-2 试样未受影响区域的等

轴晶平均晶粒尺寸最大。图 4-7(e) 显示了 600-2 和 800-2 试样不同统计区域的平

均晶粒间距 (d3)，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 的平均晶

粒间距分别为 0.831、1.39、0.796 和 1.17 μm，其中 800-2 试样受影响区的平均晶

粒间距最小，600-2 试样未受影响区的平均晶粒间距最大。图 4-7(f) 显示了 600-

2 和 800-2 试样在不同统计区域的晶粒间隙率，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-

2(AZ) 和 800-2(UAZ) 的晶粒间隙率分别为 15.9、29.7、11.8 和 27.7%，800-2 试

样受影响区域的晶粒间隙率最小，600-2 试样未受影响区域的晶粒间隙率最大。

可以看出，当激光功率一定时，受影响区的一次枝晶臂平均宽度、等轴晶平均尺

寸、平均晶粒间距和晶粒间隙率均小于未受影响区。值得注意的是，600-2(AZ) 

的一次枝晶臂平均宽度、等轴晶平均尺寸、平均晶粒间距和晶粒间隙率均小于

800-2(UAZ)，表明双层熔覆可以细化晶粒，提高致密度，从而优化熔覆层质量。 
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图 4-7 600-2 和 800-2 试样受影响区 (AZ) 和未受影响区 (UAZ) 的 SEM 图像，以及上层对

下层晶粒大小影响的统计结果：(a) 600-2 试样下层 SEM 图像；(b) 800-2 试样下层 SEM 图

像；(c) 一次枝晶臂宽度；(d) 等轴晶平均晶粒尺寸；(e) 平均晶粒间距；(f) 晶粒间隙率 

图 4-8 显示了图 4-7 中统计的 600-2 和 800-2 试样受影响区 (AZ) 和未受影

响区 (UAZ) 的一次枝晶臂宽度分布结果图。一次枝晶臂宽度分布基本符合正态

分布，其累积频数符合 Boltzmann 函数，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和
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800-2(UAZ) 一次枝晶臂宽度的几何平均数 (μg) 分别为 2.37、2.64、1.45 和 2.94 

μm；累积频率达到 50%时，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 

一次枝晶臂宽度分别为 2.08、2.27、1.30 和 2.67 μm。受影响区的一次枝晶臂宽

度比未受影响区的一次枝晶臂宽度更小，其中 600-2(UAZ) 一次枝晶臂宽度分布

范围最广。600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 一次枝晶臂宽度

分别主要集中在 2.0-2.5、2.0-2.5、1.0-1.5 和 2.5-3.0 μm 区域。 

 

图 4-8 600-2 和 800-2 试样统计的受影响区 (AZ) 和未受影响区 (UAZ) 的一次枝晶臂宽度

分布图：(a) 600-2(AZ)；(b) 600-2(UAZ)；(c) 800-2(AZ)；(d) 800-2(UAZ) 

图 4-10 显示了图 4-7 中统计的 600-2 和 800-2 试样受影响区 (AZ) 和未受影

响区 (UAZ) 的等轴晶晶粒尺寸分布结果图。等轴晶晶粒尺寸分布基本符合正态

分布，其累积频数符合 Boltzmann 函数，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和

800-2(UAZ) 等轴晶晶粒尺寸的几何平均数 (μg) 分别为 1.78、1.93、1.46 和 1.72 

μm；累积频率达到 50%时，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 

等轴晶晶粒尺寸分别为 1.76、1.83、1.45 和 1.48 μm。受影响区的等轴晶晶粒尺

寸比未受影响区的等轴晶晶粒尺寸更小，其中 800-2(UAZ) 等轴晶晶粒尺寸分布
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范围最广。600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 等轴晶晶粒尺寸

分别主要集中在 1.6-1.7、1.6-1.8、1.2-1.4 和 1.5-2.0 μm 区域。 

 

图 4-9 600-2 和 800-2 试样统计的受影响区 (AZ) 和未受影响区 (UAZ) 的等轴晶晶粒尺寸

分布图：(a) 600-2(AZ)；(b) 600-2(UAZ)；(c) 800-2(AZ)；(d) 800-2(UAZ) 

图 4-10 显示了图 4-7 中统计的 600-2 和 800-2 试样受影响区 (AZ) 和未受影

响区 (UAZ) 的晶粒间距分布结果图。晶粒间距分布基本符合正态分布，其累积

频数符合 Boltzmann 函数，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-2(UAZ) 

晶粒间距的几何平均数 (μg) 分别为 0.76、1.19、0.68 和 1.19 μm；累积频率达到

50%时，600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和800-2(UAZ) 晶粒间距分别为0.68、

0.98、0.72 和 1.06μm。受影响区的晶粒间距比未受影响区的晶粒间距更小，其中

600-2(UAZ) 晶粒间距分布范围最广。600-2(AZ)、600-2(UAZ)、800-2(AZ) 和 800-

2(UAZ) 晶粒间距分别主要集中在 0.6-0.8、1.0-1.5、0.6-0.7 和 1.2-1.4 μm 区域。 
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图 4-10 600-2 和 800-2 试样统计的受影响区 (AZ) 和未受影响区 (UAZ) 的晶粒间距分布

图：(a) 600-2(AZ)；(b) 600-2(UAZ)；(c) 800-2(AZ)；(d) 800-2(UAZ) 

图 4-11 显示了 800-2 试样熔覆层横截面上下两层不同位置的 EDS 光谱位置

和 BSE 图像及其局部放大图。图 4-11(a) 显示了熔覆层上层枝晶和等轴晶的 BSE

图像，细小等轴晶弥散分布在粗大枝晶的间隙中。图 4-11(b) 是其等轴晶的局部

放大图像，存在等轴晶体以不规则块状分布在枝晶间隙中，晶粒大小为 1.61 μm。

图 4-11(c) 是熔覆层下层底部类蜂窝状结构的 BSE 图像，可以观察到大量类蜂窝

状结构。图4-11(d) 显示了晶粒大小为0.99 μm的类蜂窝状结构的局部放大图像。 
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图 4-11 800-2 试样熔覆层不同结构的 BSE 图像：(a) 上层枝晶和等轴晶；(b) 等轴晶局部放

大图；(c) 下层底部类蜂窝状结构；(d) 类蜂窝状结构的局部放大图 

表 4-4 显示了图 4-13 中 EDS 点扫描结果，等轴晶粒（点 1-3）中 Al 和 O 的

浓度较高，Ti 的浓度较低，可以初步判断等轴晶粒由 TiOx 和 Al2O3 的混合物组

成；枝晶（点 4-6）中 Ti 的浓度较高，略高于周围环境，而 O、Al 和 V 的平均

质量百分比较低，枝晶结构主要是 TiOx；枝晶间隙（点 7-9）中 Al 和 V 的富集

程度较高，元素含量分布不均匀，明显缺乏 O。熔覆层下部的类蜂窝状结构孔内

（点 10-12）存在 Ti 富集和 O 贫化现象；类蜂窝状结构间隙（点 13~15）中 Ti、

O、Al 和 V 的平均质量百分比都相对较高。根据 EDS 点扫描结果，可以推测 V

在晶界处聚集。 
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表 4-4 图 4-11 中不同结构中标记点元素的质量百分比的 EDS 点扫描结果 (Wt.%) 

扫描位置 Ti O Al V 

熔覆层

上层 

等轴晶 

1 34.29 50.81 13.95 0.95 

2 33.86 47.78 17.12 1.24 

3 32.86 50.04 15.71 1.40 

枝晶 

4 78.04 20.26 0.57 1.13 

5 77.70 19.46 1.39 1.46 

6 77.93 20.20 0.65 1.22 

枝晶间隙 

7 71.59 14.45 10.12 3.84 

8 84.54 5.70 5.83 3.94 

9 94.60 3.52 0.46 1.42 

熔覆层

下层 

类蜂窝状结构 

10 90.61 4.28 2.95 2.16 

11 93.27 0.48 3.46 2.80 

12 88.78 5.63 3.06 2.53 

类蜂窝状结构间

隙 

13 78.76 14.04 4.73 2.48 

14 67.62 25.30 4.78 2.30 

15 65.60 22.86 8.19 3.35 

图 4-12 显示了电子探针显微分析 (EPMA) 对 800-2 试样熔覆层的上 (Ⅰ)、

下 (Ⅱ) 及其过渡区 (Ⅲ) 中 Ti、O、Al 和 V 元素分布的面扫描结果。图 4-12(a) 

显示了熔覆层到基体的 SEM 结果，图中黄色方框内的Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ区分别为 EPMA

面扫描区域。图 4-12(b) 显示了图 4-12(a) 所选区域 EPMA 图像下的微观结构，

图 4-12(c) 显示了Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ区域中 Ti、O、Al 和 V 的元素分布结果。在Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ

区的枝晶组织中富集了大量的 Ti 元素，枝晶组织之间和基体上部的 Ti 元素较少，

上下两层的黑色区域则出现了 Ti 元素的贫化。熔覆层各位置的 O 元素分布相对

均匀，枝晶组织中的 O 元素含量高于枝晶间隙 O 元素含量，而基体的 O 元素含

量较低。据观察，熔覆层中的大量 Al 元素被极化在树枝晶间隙和等轴晶中，枝

晶中的 Al 元素含量极低。除了在枝晶间隙中富集外，还发现大量的 V 元素聚集

在基体和熔覆层的分界处，基体中也存在相当数量的 V 元素。在激光熔覆过程

中，基体中的 Ti、O、Al 和 V 元素扩散到熔覆层中。结合图 4-14 中的 XRD 衍
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射结果和 EDS 点扫描结果，可以进一步确定枝晶组织的成分是钛混合氧化物，

即 TiOx。 

 

图 4-12 EPMA 测试的 800-2 试样的上层 (Ⅰ)、下层 (Ⅲ) 及过渡区 (Ⅱ) 的元素分布：(a) 熔

覆层 SEM 图像；(b) EPMA 面扫描区域；(c) 元素分布结果 

图 4-13 显示了 EPMA 测试的 800-2 试样熔覆层不同区域各元素的质量百分

比结果。从熔覆层上部到熔覆层底部，Ti 原子的质量分数从 59.48%增长到 66.78%，

呈逐步增大趋势；O 原子的质量分数从 4.02%下降到 2.25%，呈逐步下降趋势；

Al 原子的质量分数先从 2.61%下降到 2.39%，再增长到 3.38%；V 原子的质量分

数从 2.39%增长到 2.80%，呈逐步增大趋势，含量相对稳定。总体而言，从熔覆

层上部到熔覆层底部区域检测的 O/Ti 比值降低，熔覆层中 Al、V 元素的存在，

表明从熔化的 TC4 钛合金基体扩散到熔覆层中。 
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图 4-13 EPMA 测试的 800-2 试样熔覆层不同区域各元素的质量百分比 

4.1.3 物相组成 

图 4-14 显示了 TC4 钛合金基体横截面、800-2 试样横截面和熔覆层上表面

的 XRD 图样以及存在相的标准 PDF 卡片。红色线为 800-2 试样熔覆层上表面的

XRD 结果，800-2 试样上表面主要存在锐钛矿型 TiO2、金红石型 TiO2、α-Ti、

TiO、Ti3O 和 Ti6O 相；蓝色线为 800-2 试样熔覆层横截面的 XRD 结果，其主要

相为锐钛矿型 TiO2、金红石型 TiO2、α-Ti、Ti3O 和 Ti6O 相；而在 TC4 钛合金基

体横截面上（黑色线）只检测到 α-Ti 相的存在，未检测到 β-Ti 相的存在。800-2

试样熔覆层上表面显示出 11 个衍射峰，横截面则显示了 9 个衍射峰，但上表面

的 XRD 衍射峰强度没有横截面上的强。此外，发现基体试样的 XRD 衍射峰向

右发生了微量的偏移，可能与轧制过程中产生的宏观残余应力有关，轧制产生的

压应力引起晶格各向异性收缩，导致晶胞参数变小，晶面间距变小，使衍射峰向

高角度发生位移[100]。图 4-14 中所有试样都没有检测到 Al 和 V 的相关相。 
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图 4-14 TC4 钛合金基体、800-2 试样的 XRD 图和存在相的标准 PDF 卡片 

4.2 热处理时间对 TiO2熔覆层微观结构的影响 

4.2.1 宏观形貌 

图 4-15 显示了热处理 TiO2 熔覆层未打磨表面的体视显微照片。所有热处理

后的熔覆层试样表面无裂纹，无明显缺陷，其实际宽度和激光熔覆试样的宽度基

本一致。观察到图 4-1 中的金黄色凸起颗粒物变成了蓝色，这可能与空冷过程中

接触空气或者封管过程中空气未完全排出有关导致试样表面被氧化，更能直观的

表明熔覆层表面粗糙度较高。不同热处理保温时间对熔覆层表面的宏观形貌影响

不大，几乎无差别。 
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图 4-15 热处理 TiO2熔覆层体视显微照片：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

4.2.2 微观结构与成分分布 

图 4-16 显示了热处理 TiO2 熔覆层试样从熔覆层顶端到基体的整体 OM 照

片。相较于热处理前，S1、S2 试样（图 4-16(a、b)）的整体微观结构基本无变化，

熔覆层都是从粗大的枝晶和弥散分布在枝晶间隙的等轴晶，过渡到熔池底部的类

蜂窝状结构，再到热影响区的针状马氏体组织，最后过渡到基体中的等轴晶。

S3 试样（图 4-16(c)）与 S1、S2 试样熔覆层中的结构明显不同，观察到熔覆层上

中部存在黑色沉淀物分布在大晶粒之间，熔覆层下部存在粗大枝晶和类蜂窝状结

构，再到热影响区的针状马氏体组织，最后过渡到基体中的等轴晶。所有热处

理 TiO2 熔覆层试样都表现出致密的铸造微观结构，未观察到裂纹、孔洞等缺陷，

冶金结合到 TC4 基体。 
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图 4-16 热处理 TiO2熔覆层顶端到基体的 OM 照片：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

图 4-17 显示了热处理 TiO2 熔覆层试样不同位置的 OM 照片。图 4-17(a1-a3)

分别为在 400℃热处理，保温时间 72、120 和 168 h 的熔覆层 OM 照片，S1 和

S2 试样中主要为交错缠结的枝晶组织和少量不规则的等轴晶，S3 试样中枝晶

和等轴晶粗大，晶粒间隙有球状黑色沉淀物析出，一次枝晶臂宽度随保温时间

的增加而增大。图 4-17(b1-b3) 分别为 S1、S2 和 S3 试样中熔覆层底部和 TC4

基体结合面的 OM 照片，所有热处理试样底部都为粗枝晶，结合处存在等轴晶

带作为过渡区，明显区分熔覆层和基体组织。图 4-17(c1-c3) 分别为 S1、S2 和

S3 试样中基体部分的受影响区 OM 照片，靠近熔覆层部分存在大量的针状

马氏体组织，随保温时间的增加，针状马氏体更粗。图 4-17(d1-d3) 分别为

S1、S2 和 S3 试样中基体部分的未受影响区 OM 照片，都为被拉长的等轴晶

粒，晶粒尺寸比热处理前试样（图 4-4）更大。 
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图 4-17 热处理 TiO2熔覆层试样不同位置的 OM 照片：(a1-d1) S1；(a2-d2) S2；(a3-d3) 

S3；(a1-a3) 熔覆层；(b1-b3) 结合面；(c1-c3) 热影响区；(d1-d3) 基体 

为了更直观的对比激光熔覆试样和热处理试样的晶粒尺寸变化，采用上述使

用的灰度差距法，随机取 40 个晶粒进行统计。图 4-18 显示了图 4-17(a1-a3) 中

不同组织的统计结果，即一次枝晶臂平均宽度、等轴晶平均晶粒尺寸、平均晶粒

间距和晶粒间隙率。S1、S2和 S3试样熔覆层中一次枝晶臂平均宽度分别为 4.56、

4.83 和 5.16 μm，随热处理保温时间的增加而增大，比 800-2 试样一次枝晶臂平

均宽度 (2.89 μm) 更粗；S1、S2 和 S3 试样熔覆层中等轴晶平均晶粒尺寸分别为

2.95、3.66 和 4.32 μm，与保温时间成正相关，随保温时间的增加而增大，比 800-

2 试样等轴晶平均晶粒尺寸 (1.61 μm) 更大；S1、S2 和 S3 试样熔覆层中平均晶

粒间距分别为 0.85、0.84 和 0.64 μm，与保温时间负相关，随保温时间的增加而

减小，比 800-2 试样平均晶粒间距 (1.17 μm) 更小；S1、S2 和 S3 试样熔覆层中
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晶粒间隙率分别为 20.17、17.19 和 15.17%，表现为逐渐降低的趋势，表明晶粒

越长越大，越来越紧密，比 800-2 试样晶粒间隙率 (27.7%) 更小。 

 

图 4-18 热处理（图 4-17(a1-a3)）熔覆层中不同组织的统计结果 

图 4-19 显示了图 4-18 中统计的热处理熔覆层的一次枝晶臂宽度分布结果。

一次枝晶臂宽度分布基本符合正态分布，其累积频数符合 Boltzmann 函数，S1、

S2 和 S3 试样熔覆层一次枝晶臂宽度的几何平均数 (μg) 分别为 4.29、4.89 和 4.95 

μm，随保温时间的增加而增大；累积频率达到 50%时，S1、S2 和 S3 试样熔覆

层一次枝晶臂宽度分别为 4.27、4.27 和 4.54 μm。S1、S2 和 S3 试样熔覆层一次

枝晶臂宽度分别主要集中在 4.0-4.5、5.0-6.0 和 4.0-5.0 μm 区域，其中 S2 试样熔

覆层一次枝晶臂宽度分布范围最广。 
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图 4-19 热处理试样熔覆层统计的一次枝晶臂宽度分布结果：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

图 4-20 显示了图 4-18 中统计的热处理试样熔覆层的等轴晶晶粒尺寸分布结

果。等轴晶晶粒尺寸分布基本符合正态分布，其累积频数符合 Boltzmann 函数，

S1、S2 和 S3 试样熔覆层等轴晶晶粒尺寸的几何平均数 (μg) 分别为 2.41、3.71

和 3.73 μm，呈逐渐增大趋势；累积频率达到 50%时，S1、S2 和 S3 试样熔覆层

等轴晶晶粒尺寸分别为 2.57、3.20 和 3.72 μm，与保温时间成正相关。S1、S2 和

S3 试样熔覆层等轴晶晶粒尺寸分别主要集中在 2.0-2.5、3.0-4.0 和 3.0-4.0 μm 区

域，其中 S2 等轴晶晶粒尺寸分布范围最广。 
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图 4-20 热处理试样熔覆层统计的等轴晶晶粒尺寸分布结果：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

图 4-21 显示了图 4-18 中统计的热处理试样熔覆层的晶粒间距分布结果,。晶

粒间距分布基本符合正态分布，其累积频数符合 Boltzmann 函数，S1、S2 和 S3

试样熔覆层晶粒间距的几何平均数 (μg) 分别为 0.92、0.74 和 0.72 μm，随保温时

间的增加而减小；累积频率达到 50%时，S1、S2 和 S3 试样熔覆层晶粒间距分别

为 0.77、0.67 和 0.61 μm，与几何平均数的规律一致，随保温时间的增加而减小。

S1、S2 和 S3 试样熔覆层晶粒间距分别主要集中在 0.8-1.0、5.2-5.8 和 0.6-0.7 μm

区域，其中 S1 试样熔覆层晶粒间距分布范围最广。 
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图 4-21 热处理试样熔覆层统计的晶粒间距分布结果：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

图 4-22 显示了热处理 TiO2 熔覆层试样横截面微观结构的 SEM 照片。S1、

S2 和 S3 试样熔覆层厚度分别为 554、561 和 566 μm，见表 4-5，均小于 800-2 试

样熔覆层厚度 (572 μm)，比热处理前略有降低，且随保温时间的增加熔覆层厚度

逐渐增大，但差距不大。图 4-22(a1) 观察到从基体延伸到熔覆层中的裂纹，熔覆

层整体存在大量枝晶组织、上部有少量沉淀物析出；图 4-22(a2) 为图 4-22(a1) 中

基体和熔覆层结合面的局部放大图，熔覆层下部存在大量的枝晶和等轴晶，组织

比较疏松，熔池底部存在少量类蜂窝状结构，热影响区存在少量细而疏的针状

马氏体。图 4-22(b1) 中观察到熔覆层中存在大量粗大的枝晶组织，熔覆层整体

无明显缺陷；图 4-22(b2) 为图 4-22(b1) 中基体和熔覆层结合面的局部放大图，

熔覆层下部存在大量的枝晶和等轴晶，组织较疏松，熔池底部存在少量类蜂窝状

结构，热影响区存在少量较细较疏的针状马氏体。图 4-22(c1) 中熔覆层存在大

量球状黑色沉淀物析出，存在大量粗大的枝晶和等轴晶，熔覆层整体质量很高，

无明显缺陷，从熔覆层上部至熔覆层下部组织逐渐稀疏；图 4-22(c2) 为图 4-22(c1) 

中基体和熔覆层结合面的局部放大图，熔覆层下部同样存在大量的枝晶和等轴晶，
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组织相对稀疏，熔池底部存在极少量类蜂窝状结构，热影响区存在不少较粗较密

的针状马氏体。从图 4-22(a1) 至图 4-22(c1)，微观组织逐渐致密，熔覆层顶部

到基体所有晶粒尺寸都逐渐减小，所有热处理试样结合区域逐渐模糊、但存在明

显的组织差异，可加以区分，亦呈现为不规则的波浪形。 

 

图 4-22 热处理 TiO2熔覆层试样 SEM 照片：(a1) S1；(a2) S1 界面局部放大图；(b1) S2；

(b2) S2 界面局部放大图；(c1) S3；(c2) S3 界面局部放大图 
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从图 4-22(a2) 至图 4-22(c2)，枝晶和等轴晶的晶粒尺寸逐渐增大，组织也越

来越致密，熔池底部过渡带宽度越来越大（见表 4-5），从 25.8 μm 增加到 59.0 

μm，可能与所选区域有关，但是符合整体变化趋势，热影响区中针状马氏体随

加热时间的增加越来粗且密。所有热处理试样均未观察到双层熔覆层（图 4-7）

中的分界线，熔覆层已融为一体。总体而言，整个熔覆层没有明显的孔洞或裂纹

等缺陷，质量较好，与基体冶金结合强度高。 

表 4-5 热处理试样的熔覆层厚度和熔池底部过渡带宽度 

试样编号 
熔覆层厚度 

(μm) 

过渡带宽度 

(μm) 

S1 554 25.8 

S2 561 27.6 

S3 566 59.0 

表 4-6 显示了热处理 TiO2 试样的稀释率计算结果。熔覆层熔深和稀释率随

保温时间的增加而增大，而熔高则相反，随保温时间的增加而减小，增长幅度都

不大，但都大于 800-2 试样。 

表 4-6 热处理 TiO2试样的稀释率计算结果 

试样编号 
熔深 

(μm) 

熔高 

(μm) 

稀释率 

(%) 

S1 326 228 58.84 

S2 334 227 59.54 

S3 353 213 62.37 

图 4-23 显示了 S3 试样熔覆层中典型微观结构的 BSE 图像及 EDS 点扫描位

置。图 4-23(a) 显示了熔覆层中枝晶、枝晶间隙和等轴晶的 EDS 点扫描位置；图

4-23(b) 显示了熔覆层中黑色球状析出相的 EDS 点扫描位置；图 4-23(c) 显示了

熔覆层中类蜂窝状结构及其间隙的 EDS 点扫描位置。其中枝晶、等轴晶、球状

析出相和类蜂窝状结构（黑色中心）的 EDS 结果见图 4-24，等轴晶中 Ti、O、

Al 和 V 元素的质量分数分别为 65.67、28.67、4.15 和 1.51%，可以初步判断等轴

晶粒由 TiOx 和 Al2O3 的混合物组成。枝晶中 Ti、O、Al 和 V 元素的质量分数分

别为 76.91、21.01、1.02 和 1.06%，枝晶组织成分主要为 TiOx。球状析出相 Ti、

O 和 V 的质量分数分别为 32.62、34.96 和 31.91%，比例接近 1:1:1，根据 XRD
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结果可以初步判定黑色沉淀物为 Al2O3。类蜂窝状结构中 Ti、O、Al 和 V 元素的

质量分数分别为 87.44、3.68、4.96 和 3.92%。 

 

图 4-23 S3 试样熔覆层中典型微观结构的 BSE 图像及 EDS 点扫描位置：(a) 枝晶和等轴

晶；(b) 球状析出相；(c) 类蜂窝状结构 

 

图 4-24 S3 试样熔覆层中典型微观结构的 EDS 点扫描结果 
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枝晶间隙和类蜂窝状结构间隙的 EDS 结果见表 4-7，枝晶间隙中 Ti、O 和 V

元素的成分不均匀，质量分数差异很大，可能与沉淀相的析出有关；而类蜂窝状

结构间隙成分很稳定，Ti 元素的质量分数较 800-2 试样较大幅度上升，O 和 Al

元素的质量分数则略有下降，V 元素的质量分数较 800-2 试样则略有升高。可能

在热处理过程中，O 和 Al 元素扩散到类蜂窝状结构中，导致类蜂窝状结构中的

O 和 Al 元素含量上升，其间隙中 O 和 Al 元素含量稀疏、Ti 含量上升。 

表 4-7 图 4-23 中枝晶间隙和类蜂窝状结构间隙的 EDS 点扫描结果 (Wt.%) 

扫描位置 Ti O Al V 

枝晶间隙 
2 25.83 51.41 21.75 1.01 

5 83.46 10.66 3.49 2.39 

类蜂窝状结

构间隙 

18 84.14 8.72 4.54 2.59 

19 83.09 9.21 4.82 2.88 

使用 EDS 线扫描分析了热处理试样整个熔覆层及延伸至部分基体中主要元

素分布，结果如图 4-25 所示。光谱中的波峰和波谷与扫描路径上遇到的结构/相

位的变化有关（黄线）。基线强度用于确定每种元素的浓度变化[30]。由于 Ti 是熔

覆层和 TC4 基体中的主要元素，因此 Ti 的强度明显高于其他元素。所有热处理

试样 Ti 含量从熔覆层顶部到界面区域逐渐增加，然后含量突然增加，最终在基

体内部饱和；O 含量从熔覆层顶部到界面区域内基本保持稳定不变，然后过渡到

基体中，其含量逐渐减小；Al 和 V 含量从熔覆层顶部到界面区域内基本保持恒

定，然后到基体中不断上升。当光谱扫到等轴晶或析出相时，会同时出现 Al 的

波峰和 Ti 的波谷，随保温时间的增加，Al 的波峰和 Ti 的波谷的数量和强度都随

之增大，表明 Al 元素发生偏析和 Ti 元素的贫瘠。当保温时间逐渐增加时，Ti、

O、Al 和 V 的强度都随之增大，表明热处理过程中元素发生了剧烈的扩散。热处

理试样的 EDS 线扫描区域的平均质量分数见表 4-8，热处理后熔覆层中 Ti 元素

的平均质量分数从 S1 试样的 72.55%增加到 S3 试样的 77.27%；O 元素的平均质

量分数从 S1 试样的 21.52%降低到 S3 试样的 16.11%；Al 元素的平均质量分数先

从 S1 试样的 3.92%增加到 S2 试样的 4.28%，然后减小到 S3 试样的 4.18%；V 元

素的平均质量分数从 S1 试样的 2.01%增加到 S3 试样的 2.44%。总体而言，随着
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保温时间的增加，熔覆层中的 Ti、Al 和 V 含量增加，O 含量降低，表明更多的

Ti、Al 和 V 从基体扩散到熔覆层中，O 则相反。 

 

图 4-25 热处理试样熔覆层及部分基体主要元素的 EDS 线扫描结果：(a) S1；(b) S2；(c) S3 

表 4-8 热处理熔覆层试样 EDS 线扫描区域主要元素的平均质量分数 (Wt.%) 

试样编号 
元素 

Ti O Al V 

S1 72.55 21.52 3.92 2.01 

S2 74.74 18.90 4.28 2.07 

S3 77.27 16.11 4.18 2.44 

图 4-26 显示了 EPMA 测试的 S3 试样熔覆层不同微观结构各元素 EDS 结

果，即等轴晶、枝晶、析出相和类蜂窝状结构的质量百分比。等轴晶中 Ti、O、



安徽工程大学硕士学位论文 

79 

Al 和 V 的质量分数分别为 83.64、12.79、2.05 和 1.52%，Ti 和 Al 都高于 EDS 结

果，O 则相反，V 无明显变化；枝晶中 Ti、O、Al 和 V 的质量分数分别为 87.89、

10.63、0.28 和 1.20%，Ti 和 Al 都高于 EDS 结果，O 则相反，V 无明显变化；析

出相中 Ti、O、Al 和 V 的质量分数分别为 30.96、39.14、29.40 和 0.50%，Ti 和

Al 都略低于 EDS 结果，O 则相反，V 基本无变化；类蜂窝状结构中 Ti、O、Al

和 V 的质量分数分别为 85.38、6.72、4.92 和 2.98%，Ti 和 V 都略低于 EDS 结果

（图 4-24），O 和 Al 则略高。造成 EPMA 和 EDS 结果存在差异，可能与熔覆层

不同深度和位置的选取有关，较深位置结构中的 Ti、Al 和 V 的质量分数可能略

微偏高，而 O 的质量分数可能偏低。 

 

图 4-26 EPMA 测试的 S3 试样熔覆层不同结构各元素的质量百分比 

4.2.3 物相组成 

图 4-27 显示了 S3 试样熔覆层上表面的 XRD 图像以及存在相的标准 PDF 卡

片。结果表明，S3 试样上表面主要存在锐钛矿型 TiO2、金红石型 TiO2、α-Ti、

TiO、Ti3O、Ti6O 和 Al2O3 相，相较于 800-2 试样，检测出黑色 Al2O3相的存在，

其余相均存在，表明物相结构相对稳定。S3 试样熔覆层上表面显示出 21 个衍射

峰，多于 800-2 试样，且热处理后的 XRD 衍射峰强度依旧很低。 
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图 4-27 S3 试样熔覆层上表面的 XRD 图像和存在相的标准 PDF 卡片 

综上所述，可以通过优化激光熔覆及热处理工艺参数来调控熔覆层的宏观形

貌、表面质量、微观结构与成分分布。首先，通过改变激光功率和熔覆层数，调

控熔覆层的表面质量，宽度和高度，稀释率，枝晶和等轴晶晶粒尺寸、占比、晶

粒间距，厚度影响率，成分分布等。再通过热处理使熔覆层的稀释率、枝晶和等

轴晶晶粒尺寸增大，晶粒间距减小，成分分布更均匀，进一步调控熔覆层的微观

结构。 

4.3 本章小结 

本章主要研究了 TC4 钛合金表面激光熔覆及热处理后 TiO2 熔覆层的宏观形

貌、微观结构、成分分布、结合情况及物相组成等，主要结果如下： 

（1）研究了激光功率和熔覆层数对 TiO2 熔覆层微观结构的影响。熔覆层表

面呈金黄色，主要由枝晶 (TiOx)、等轴晶 (TiOx、Al2O3) 和类蜂窝状结构组成。

TiO2 熔覆层轨道宽度、厚度（单层）、稀释率、等轴晶面积比、细针状马氏体

数量和尺寸等随激光功率的增加而增大；轨道宽度、厚度、稀释率 (600、800 W)、

等轴晶面积比、细针状  马氏体数量和尺寸等随熔覆层数的增加而增大；枝晶

面积、一次枝晶臂宽、裂纹随激光功率的增加而减少；枝晶面积、一次枝晶臂宽、
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等轴晶平均晶粒尺寸 (600、800 W) 和裂纹 (600、800W) 随熔覆层数的增加而

减少；等轴晶平均晶粒尺寸（双层）随激光功率的增加先减小后增大；熔覆层顶

部到底部，Ti、Al 和 V 元素逐渐增大，O 则逐渐降低。 

（2）激光功率为 800 W，熔覆层数为 2 时，TiO2 熔覆层轨道宽度、厚度分

别为 3.06 mm 和 572 μm；枝晶、等轴晶面积比分别为 69.6 和 30.4%；一次枝晶

臂宽、等轴晶平均晶粒尺寸分别为 1.39 和 1.09 μm；稀释率、上层对下层厚度影

响率分别为 56.12 和 16.14%；双层中下层受影响区一次枝晶臂宽、等轴晶平均晶

粒尺寸、平均晶粒间距和晶粒间隙率分别为 1.78 μm、1.61 μm、0.796 μm 和 11.8%，

统计结果基本符合正态分布。 

（3）研究了热处理时间对 TiO2 熔覆层微观结构的影响。热处理后的 TiO2 熔

覆层微观结构及物相组成几乎不变，检测出黑色 Al2O3 相析出，晶粒尺寸变大，

成分分布更均匀。熔覆层表面呈蓝色，仍由枝晶 (TiOx)、等轴晶 (TiOx、Al2O3) 

和类蜂窝状结构组成。一次枝晶臂宽、等轴晶平均晶粒尺寸、黑色析出相数量、

细针状马氏体尺寸、基体等轴晶尺寸、过渡带宽度、稀释率、Ti、O、Al 和 V

基线强度和 Ti、Al 和 V 平均质量分数随保温时间的增加而增大；熔覆层平均晶

粒间距、晶粒间隙率和 O 平均质量分数随保温时间的增加而降低；从熔覆层顶

部到底部，晶粒尺寸和致密度逐渐降低。双层熔覆层中明显分界线消失，熔池底

部结合界面逐渐模糊。 

（4）400 ℃，保温时间从 72 h 增加到 168 h 时，热处理 TiO2 熔覆层一次枝

晶臂宽从 4.56 μm 增加到 5.16 μm；等轴晶平均晶粒尺寸从 2.95 μm 增加到 4.32 

μm；平均晶粒间距从0.85 μm下降到0.64 μm；晶粒间隙率从20.17%下降到15.17%，

统计结果基本符合正态分布；熔覆层厚度从 554 μm 增加到 566 μm；熔覆层底部

过渡带宽度从 25.8 μm 增加到 59.0 μm；稀释率从 58.84%增加到 62.37%；熔覆层

中 Ti、Al 和 V 的平均质量分数分别从 72.55%、3.92%和 2.01%增加到 77.27%、

4.18%和 2.44%；O 的平均质量分数从 21.52%下降到 16.11%。 
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第 5 章 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2层微观机制研究 

结构决定性能，性能反映结构。本章主要研究了激光熔覆及热处理后 TiO2 熔

覆层的微观结构形成机理，以及不同工艺参数对微观结构演变机制和成分分布的

影响，并讨论了微观结构对熔覆层力学性能的作用机制，同时构建了熔覆层强化

机制，计算了各强化机制的贡献值。 

5.1 激光熔覆 TiO2 层微观机制 

5.1.1 微观结构形成机理 

（1）根据凝固准则[104]，材料在凝固过程中会产生不同的相和结构。激光束

照射到基体表面，基体从室温 25 ℃开始升温。当温度分别升至约 1662 ℃和 1840 ℃

时，TC4 基体和 TiO2 粉末开始熔化，熔池温度升至最高，然后开始冷却，熔池

逐渐凝固。在熔化过程中，由温度和元素浓度驱动的扩散和对流会引起熔池内的

冲击搅拌。熔体倾向于从表面张力较低的区域流向表面张力较高的区域，基体中

的 Ti、Al 和 V 元素扩散到熔池中，并使 TiO2粉末中的 O 原子扩散到基体中。为

晶粒成核和生长提供了有利环境（见图 4-12）。当熔池凝固时，Al2O3 的熔点 

(2054 ℃) 高于 TiOx 的熔点 (1840 ℃)，以 TiO2 熔点近似替代。根据高熔点原理，

Al2O3 相首先在 2054 ℃的温度下析出。由于激光熔覆过程中的冷却速度较快，

Al2O3会沿着逆温度梯度方向快速增长，形成块状或棒状相。当熔池温度降至 TiOx

的熔点时，Ti 元素与 O 元素结合形成颗粒状的 TiOx。熔池逐渐凝固，β-Ti 在大

约 882 ℃时转变为 α-Ti。最初，由于 Al2O3 的沉淀，O 元素的含量减少。随后，

O 元素与 Ti 结合形成氧含量较低的氧化钛产物，经 XRD 鉴定为 TiO、Ti3O 和

Ti6O 等（图 4-14）。另一方面，当温度高于 1300 ℃时，所有的 Al2O3 相都转化为

α- Al2O3 相，属于三方晶系，晶体结构中的 O 离子近似为六方堆积密集排列，具

有最稳健的晶体结构稳定性，提高了 Al2O3 成核和生长的几率。由于 TiOx 具有有

序的 NaCl 型 FCC 结构，因此很容易形成颗粒或树枝状。在 2054 ℃时，Al2O3 在

晶界附近析出并聚集，抑制了晶粒的生长。由于 Al 元素含量较低，树枝状 TiOx

在 Al2O3 相周围生长，从而形成了这种细小等轴晶弥散分布在树枝状晶体间隙中

的微观结构（见图 3-6、图 4-5、图 4-7 和图 4-11）。此外，在熔池底部的熔覆层
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中还观察到一种特殊的类蜂窝状结构（见图 4-11）。这是因为熔池底部与基体接

触，基体迅速从熔池底部吸收热量。材料凝固得非常快，使熔池底部的气体来不

及逸出。材料凝固后，会形成独特的蜂窝状结构。熔池底部结合区波浪形熔合线

可能与马兰戈尼对流有关[106]，马兰戈尼对流总是指向表面张力较高的区域，液

态钛的表面张力高于液态氧化钛[107]，液体从熔池上部被拉到熔池底部，然后，

液体急冷，形成这种不规则的波浪形。同样的，熔池底部的基体 Ti 元素很容易

通过冲击搅拌到熔池中，形成液态芽状的 Ti 元素积累区。此外，由于熔池冷却

速度快，Ti 元素扩散来不及，最终快速冷却凝固，形成这种特殊的芽状结构[108]

（见图 4-5），如图 5-1 所示为马兰戈尼对流对熔池底部波浪形和芽状结构形成的

影响。 

 

图 5-1 马兰戈尼对流对熔池底部波浪形和芽状结构形成的影响 

（2）激光功率和熔覆层数极大影响熔覆层表面质量。激光熔覆过程中，由

于自制氩气保护氛围效果较好，未被 O2 氧化，生成的 TiOx 产物使熔覆层表面呈

金黄色（图 4-1）。此外，所有轨道表面球状现象随激光功率和熔覆层数的增加而

变得极少，这表明熔体更稳定，粘度更低，表面张力更低，与基材[109]具有良好

的润湿性。润湿性的提高归因于更多的基材大量局部熔化。低粘度、低表面张力

和基材润湿有利于熔融氧化物在基材上的扩散，防止球状的发生和不连续轨迹的

形成。轨道宽度随激光功率增大而增大，但都低于理论值，可能是因为激光束的

有效能量密度四周小于中心，同时粉末和基材局部的熔化会消耗一部分热量，使
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实际轨道宽度小于理论值，更高的激光功率意味着更多的能量，基材吸收的能量

更多，熔化的范围更广，轨道也更宽。 

应力和缺陷会引起裂纹，影响熔覆层质量。TC4 表面激光熔覆产生的应力主

要包括热应力、微观组织应力、约束应力和残余应力，其中热应力影响最为明显

[110]。激光熔覆的快速熔化和快速冷却凝固导致大部分热能聚集在熔池和附近基

体中，形成较大的温度梯度，导致熔覆层与熔池相邻的基体之间产生热应力。根

据裂纹的位置和方向，应力引起的裂纹分为垂直于扫描方向的横向裂纹、沿扫描

方向的纵向裂纹和熔覆层中的网状裂纹[111]。横向裂纹可以判断为由沿扫描方向

的约束应力引起，并根据应力原理在垂直于主应力的方向上扩展，因为熔覆层轨

道长度都远大于其宽度和厚度，导致熔覆层沿扫描方向的约束应力远大于涂层在

其他方向上的约束应力，造成应力集中，裂纹萌芽，形成横向裂纹，横向裂纹形

成机理见图 5-2(a)。纵向裂纹的产生主要受熔覆层截面上与熔覆层厚度相关的拉

应力的影响。当熔覆层较薄（单层）时，沿粘结区的界面裂纹在熔覆层两侧转变

为大致垂直的纵向裂纹；当熔覆层较厚（双层）时，纵向裂纹主要从涂层表面沿

粘结区向底部延伸（见图 4-5）。双层熔覆层厚度和宽度相似（见表 4-1、表 4-2）。

熔覆层受到基材的约束应力和热应力，其形式是垂直于熔合线的拉伸应力。在这

种情况下，熔覆层表面两侧熔合线处的应力集中最大。裂纹开始萌芽，并在拉应

力的作用下沿着粘结区蔓延到熔覆层内部。最后，在熔覆层界面处形成纵向裂纹。

单层熔覆层厚度小于宽度时，横截面上的拉应力方向会发生变化。应力使涂层难

以沿粘合区开裂。此时基材表面的拉应力最大，导致涂层两侧较薄的部位出现垂

直纵向裂纹，纵向裂纹形成机理见图 5-2(b)。根据 XRD 结果，熔覆层中存在许

多结构简单、成分和材料参数不同的相。熔池中的温度梯度和随温度变化的热物

理参数导致了熔覆层中热应力方向的复杂性。最后，裂纹向各个方向延伸，形成

网状裂纹，网状裂纹形成机理见图 5-2(c)。 
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图 5-2 不同裂纹的形成机理：(a) 横向裂纹；(b) 纵向裂纹；(c) 网状裂纹 

由于激光熔覆的快速熔化和冷却特性，TiO2 熔覆层不可避免地会出现一些缺

陷，例如未熔化的材料和气孔，以及结合区的微尺度裂纹。这些缺陷的存在很容

易导致应力集中和裂纹的萌生和在熔覆层周围扩展。最后，形成由熔覆层缺陷引

起的裂纹。如图 5-3 为气孔引起的裂纹的形成机理示意图，当 TiO2 粉末颗粒被

载气流加速送入熔池中，由于动能增加，颗粒从熔池表面冲入内部，颗粒后部会

形成一个空腔，由于腔体区域的颈颈，腔体的一部分以气泡的形式留在粉末颗粒

后面。最后，粉末颗粒在熔池内融化，只剩下气泡[113]。由于气泡直径小于粉末

颗粒直径，一些气泡通过与附近的气泡合并而膨胀。由于熔池的浮力和对流，产

生的气泡从熔池中消除[114]。然而，当激光功率较小时，即熔池的凝固速率超过

气泡的消除速率时，气泡会被固化的金属捕获，使孔隙率或凹坑增加[115]，为了

减少孔隙率，可以适当增加激光功率和熔覆层数，如图 4-1(b) 所示，更光滑的表

面会减少层凸，降低表面粗糙度，其中 600-2 和 800-2 样品的表面粗糙度低于其

他样品。当激光功率低时，激光能量不足以完全熔化 TiO2 粉末。少量粉末在半

熔融状态下结合，形成冶金结合度低的未熔化材料缺陷。当热量输入很大时，熔

池中的强烈对流使熔池不稳定。不稳定的熔池很容易将未熔化的粉末吸入熔池边

缘，形成未熔化的材料缺陷。此外，涂层中存在的一些孔隙缺陷在冷却和凝固过

程中容易获得应力集中。这些多孔缺陷可以作为裂纹源形成裂纹，并促进熔覆层

裂纹沿着这些缺陷扩展，从而产生由多孔缺陷引起的裂纹。当缺陷周围的集中应
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力超过材料的抗拉强度时，在缺陷附近形成裂纹源。由于未熔化的材料或孔隙，

这些裂纹的扩展方向通常会突然改变。裂纹源在应力和其他缺陷的共同作用下膨

胀形成较大的裂纹，然后继续向熔合线和熔覆层表面扩展[116]，如图 4-1、4-5 和

4-12 所示。 

 

图 5-3 气孔引起的裂纹的形成机理 

（3）晶粒大小由冷却速率决定，细小等轴晶的析出抑制晶粒长大。通常，

凝固速率越高，晶粒尺寸越小[30]。图 5-4 为激光熔覆过程中微观结构形成机理示

意图。激光熔覆前，TC4 基体晶粒是较粗的等轴晶粒，单层熔覆后，形成弥散分

布在枝晶间隙的等轴晶；双层熔覆时，下层会再次熔化形成熔池，温度梯度较小，

更多晶粒可以充分成核并长大。由于熔池中 Al 含量较低，且 Al、V 为晶粒长大

抑制元素，形成的等轴晶粒较小，并在晶界处析出，从而抑制了枝晶的生长，使

枝晶数量更多、更细。当激光功率越大，总热量越多，粉末和基体熔化的越多，

温度梯度越小，形成的等轴晶越多，面积增大，而晶粒尺寸减小。更多的等轴晶

抑制了枝晶的形核和长大，导致枝晶面积和一次枝晶臂宽减小（见图 4-2）。热影

响区中马氏体数量与尺寸也激光功率的增大而增大，较大的功率表明热输入大，

冷却速率更小，马氏体更易形成并长大。此外，更高的激光功率有利于形成更

高更宽的熔覆层，由于基体中的 Ti 或 Al 扩散到熔池中，熔覆层中 Ti 含量增加

并形成新相，导致熔覆层厚度和稀释率较高。图 4-7 中双层熔覆层中下层受影响

区的一次枝晶晶臂宽、等轴晶粒大小和晶粒间隙均小于未受影响区。双层熔覆时，

提供了更多的热量，更多的等轴晶粒形核和长大，进一步抑制了枝晶的生长，从
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而细化晶粒，有效降低了等轴晶晶粒尺寸、一次枝晶臂宽、晶粒间距和晶粒间隙

率，使熔覆层质量和性能更好。 

 

图 5-4 激光熔覆过程中微观结构形成机理 

（4）成分梯度由熔池流动行为决定，熔池流动行为受温度和元素浓度驱动

的扩散和马兰戈尼对流控制[117]。较高的激光功率和熔覆层数导致更大的温度梯

度，从而使整个熔池的表面张力梯度更陡峭，从而增强了马兰戈尼对流，从而产

生更均匀的微观结构。图 4-13 中，800-2 试样熔覆层上中下不同位置 Ti、O、Al

和 V 元素的浓度分布，自上至下，金属元素（Ti、Al 和 V 逐渐增大，而 O 则逐

渐降低）。另一方面，当激光功率和熔覆层数较小时，对流不那么剧烈，扩散程

度小，则会导致成分波动。此外，注意到 V 元素聚集在基体和熔覆层晶界处，根

据 Ti-O、Ti-V 相图[118]，熔池凝固过程中，O 更易固化 Ti，生成钛的氧化物，V

则被喷射到晶界处，发生偏析。 

5.1.2 强化机制构建 

通过在 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2 粉末，其表面强度大幅度提升，塑性

下降。激光功率的增加可以提高合金表面的硬度和强度，但会导致塑性降低。800-

2 试样的显微硬度为 1582.3±106.5 HV0.1，比 TC4 钛合金基体高 5.2 倍；断裂韧

性下降至 1.95 MPa∙m0.5。合金硬度的增加主要是因为 TiO2 熔覆层中 Ti、Al、O

原子的固溶，细小弥散分布在枝晶间隙的 TiOx及 Al2O3等轴晶引起的细晶强化、

位错强化以及氧饱和的 α 层，α 层是一种非常硬而脆的陶瓷层，这种硬化机制是

众所周知的，也是塑性下降的原因。硬度随激光功率的增大先升后降，图 4-2 中

统计的晶粒尺寸结果表明 800-2 具有最小的晶粒尺寸，根据细晶强化原理，其表

面硬度最大。熔覆层主要由枝晶、等轴晶和类蜂窝状结构组成。当受到压缩变形

时，枝晶或等轴晶相界面为裂纹源。枝晶相界面处裂纹扩展形成了解理平台，等

轴晶相处的裂纹扩展形成了撕裂棱。通常情况下，硬度很大程度决定了耐磨性[120]。
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激光熔覆试样中，800-2 试样的摩擦系数最稳定，表面粗糙度最低，重量损失最

少，比磨损率最低，耐磨性最好，耐磨性较基体提高了 3.6 倍。这是因为 800-2

试样的晶粒尺寸最小，晶界面积增大，位错滑移塞积在晶界处，对位错的斥力足

够大，运动位错线在粒子前受阻、弯曲，阻碍位错运动，屈服强度上升，导致耐

磨性提高。SEM-EDS 结果显示，磨损表面 O 含量高于熔覆层表面，磨损表面形

成了耐磨氧化层，隔绝了摩擦副与熔覆层的接触，有效提高了熔覆层的耐磨性。

此外，熔覆层中 TiOx和 Al2O3 等硬质陶瓷相，起到了结构支撑的作用，抑制了切

削破坏力的作用，阻碍撕裂切点的移动，提高了熔覆层的耐磨性。熔覆层数的增

加可以提高合金表面强度，降低塑性。双层熔覆时，相当于重熔，可以进一步细

化晶粒，引入大量界面，增加晶界强度，提高表面强度。此外，熔池底部界面的

波浪形可以分解施加的载荷，并导致熔覆层与基材之间的有效粘合面积增加[121]，

这相当于增强界面附着力，提高了结合强度。 

金属材料的强度可以由各种强化机制的贡献叠加来表示。在本研究中，需要

考虑初始固溶强化、细晶粒强化和位错强化机制[122]。在这里应用最简单的线性

加法来展示 800-2 试样总强度 () 以及不同强化机制的贡献： 

=σss+σfg+σd                             (5-1) 

其中，σss，σfg和 σd 分别为初始固溶强度、细晶强化和位错强化贡献。σss被

认为是 TC4 基体的初始强度（~303.7 MPa，图 3-1）。 

根据图 4-7 和图 4-11 中晶粒大小的统计结果，最小的平均晶粒大小为 1.61 

μm，当晶粒大小高于临界值 (30 nm) 时，晶粒大小符合 Hall-Petch 效应，因此

本研究中的晶粒大小符合 Hall-Petch 关系式[123]： 

σfg=σ0+kD-1/2                            (5-2) 

其中，σ0 是材料的初始屈服强度（~737 MPa[123]），k 表示强化系数

（~230MPa∙μm1/2[123]），D是平均晶粒尺寸。 

位错强化 σd 可以用泰勒模型[122]来解释，其表达式如下： 

σd=MGb1/2                            (5-3) 

其中，M 是泰勒系数 (~5)，是常数 (~0.5)，G 是剪切模量 (~45 GPa)，b 是

伯氏矢量 (~0.295 nm)[124]。 是位错密度，估算方法如下[122]： 
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=
2√3

Db
                                (5-4) 

其中  和 D 分别为微应变和平均晶粒尺寸。 

 cos =
K

D
+4 sin                          (5-5) 

其中 、 和  分别是衍射峰的布拉格角、衍射峰最大值的半高宽度和 X

射线的波长。K 是常数。位错密度 =0.11×1014 m-2 由 MDI Jade 6 软件分析 XRD

数据得到。 

图 5-5 显示了 800-2 试样不同强化机制的贡献结果。其中，细晶粒强化效应

的贡献最大，达到 918.3 MPa，起主要作用。固溶强化和位错强化的强度贡献相

当，分别为 303.7 和 365.1 MPa。根据上述分析，计算出总强度 =1587.1 MPa，

这与实验显微硬度（图 3-1）结果相当一致。此外，800-2 试样下层具有最大的纳

米压痕硬度和杨氏模量（图 3-6）以及最好的耐磨性（图 3-3）。细晶粒强化和位

错强化的效果主要取决于晶粒尺寸。这是因为晶粒尺寸越小，晶界总面积越大，

晶粒间距越小，晶间作用力越强，导致晶界强度增加，从而提高了表面硬度和耐

磨性。此外，当晶粒尺寸减小时，晶界处会积聚更多的位错，位错的密度也会增

大，从而导致晶粒内部缺陷数量增加，晶格的无序度增大。这些位错会阻碍晶粒

滑动，导致应力集中和屈服强度增加，从而提高材料的强度。 

 

图 5-5 800-2 试样不同强化机制的贡献比较 
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5.2 热处理 TiO2 层微观机制 

5.2.1 微观结构形成机理 

（1）热处理熔覆层中析出黑色 Al2O3 颗粒，其余微观结构几乎无变化。热

处理过程中，熔覆层中的溶质原子会通过固溶、析出和扩散等过程进行重新分布。

过饱和度的改变会导致溶质原子的析出，较高的温度导致溶质原子更易析出，此

外，保温时间越长越易析出。因此，在热处理后，观察到黑色析出相（图 4-17、

4-22），经 XRD 检测到 Al2O3 相的存在。对比热处理前后 EDS 和 EPMA 结果（表

4-4、4-7，图 4-12、4-25 和 4-26），发现枝晶和等轴晶中 Al、O 原子含量下降，

Ti 原子含量上升，且 Al2O3 颗粒存在于枝晶间隙，表明 Al、O 的聚集结合形成了

Al2O3。热处理后熔覆层中晶粒尺寸都变大，且随保温时间的增加而增大，但晶

粒间距和间隙率更小。400 ℃下，保温时间从 72 h 到 168 h，一次枝晶臂宽从 4.56 

μm 增加到 5.16 μm，等轴晶平均晶粒尺寸从 2.95 μm 增加到 4.32 μm，平均晶粒

间距从 0.85 μm 下降到 0.64 μm，晶粒间隙率从 20.17%下降到 15.17%，此外统计

了 S3 试样中 Al2O3 析出相平均晶粒尺寸为 2.94 μm。这是因为高温下，保温时间

越长，造成晶粒间距增大，使晶粒体积增大，晶粒继续生长，导致晶粒增大。此

外，由于空冷，冷却速率较大，温度梯度较大，使晶粒更粗大，Al2O3 相的析出

和生长也会使晶粒长大，但总的微观结构无明显变化。 

（2）热处理使熔覆层中成分偏析趋于均匀化。根据菲克定律[125]，随保温时

间的增加，成分分布更加均匀。激光熔覆过程中，熔池在非平衡凝固条件下会发

生枝晶偏析，分布不均匀，热处理时，原子会发生剧烈的扩散，由 EDS 线扫结

果显示（表 4-8），保温时间从 72 h 到 168 h，Ti 原子的平均质量分数从 72.55%

增加到 77.27%，Al 原子的平均质量分数从 3.92%增加到 4.18%，V 原子的质量

分数从 2.01%增加到 2.44%，而O原子的平均质量分数从 21.52%下降到 16.11%，

表明，基体中 Ti、Al 和 V 原子浓度大，扩散到熔覆层中，而熔覆层中的 O 原子

浓度大，扩散到基体中。根据菲克第一定律[126]： 

J=-D1
d

dx
                               (5-6) 

其中 J、D1、d 和 dx 分别是扩散通量、系数、质量浓度以及距离。O 的

密度为 1426 kg/m3 以及平均质量分数变化 5.41%近似替代扩散质量浓度，扩散距

离取 566 μm，计算得出 O 原子的扩散质量浓度为 77.15 kg/m3。 
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D1=D0exp(
-Q1

k1T
)                          (5-7) 

其中 D0 为扩散常数 (23.4[127])，Q
1
为扩散激活能 (221.4 KJ/mol[127])，k1为

气体常数 (8.314 J/(molK)[126])，T 为热力学温度。 

通过式 (5-6) 和 (5-7) 计算得出，O 原子在熔覆层中的扩散系数估计为

0.214 m2/s，扩散通量估计为 2.92× 104 kg/(m2s)。扩散通量的大小反映了热处理

过程中原子剧烈运动的程度，即扩散速率[128]，随保温时间和浓度差呈抛物线型，

元素成分分布趋向均匀，置换元素 Ti、Al 和 V 扩散速率小于间隙元素置换 O 原

子的扩散速率[129]。熔覆层自上至下 O 含量逐渐降低，Ti、Al 和 V 则逐渐上升，

由浓度和温度驱动的自扩散，使熔覆层上部高浓度的 O 向低浓度的底部和基体

扩散，熔覆层底部和基体高浓度的 Ti、Al 和 V 则向低浓度的上部扩散，如图 5-

6 为熔覆层中各原子扩散示意图。 

 

图 5-6 熔覆层中各原子扩散示意图 

5.2.2 强化机制构建 

通过对激光熔覆层进行热处理，降低了 TC4 钛合金表面强度，塑性得到大

幅度提升。保温时间的增加可以降低合金表面的硬度和强度，但有效提高了塑性。

S3 试样的显微硬度下降至 1148.7±34.4 HV0.1，比 800-2 试样下降了约 27.4%，但

仍高于基体 3.8 倍；S1 试样断裂韧性提高至 9.93 MPa∙m0.5，比 800-2 试样提升了

5.1 倍，S3 断裂韧性更高；由于纳米压痕的尺寸效应和位置差异，测得 S3 试样

纳米压痕最大硬度达到 17.22 GPa，杨氏模量略有降低;S3 试样比磨损率增加到

1.59×10-2 mm3/(Nm)，耐磨性比 800-2 试样下降了 12%，较基体提高了 3.2 倍。
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合金表面硬度和强度的下降，塑性提高主要是因为经过热处理，消除了激光熔覆

过程中产生应力集中，组织成分更均匀，晶粒长大，晶界面积减小，对位错的阻

碍降低，导致强度下降[130]。粗大的晶粒交错排布引入大量的界面，位错堆积，

阻碍了裂纹的扩展，通过裂纹钝化或分叉提高了裂纹扩展能量，从而提高了塑性

[131]。由于热处理后 TiO2 熔覆层中枝晶与等轴晶晶粒粗化，Ti、O 与 Al 原子引起

的固溶强化效果减弱，位错密度减少引起位错强化效果减弱，Al2O3 第二相的析

出与长大，位错线会绕过 Al2O3 粒子引起 Orowan 强化，导致强度下降，塑性上

升。根据各相的本征性能，TC4 基体相可视为软相，Al2O3 析出相可视为硬相，

Al2O3 析出相的增多以及晶格畸变的影响导致强度降低，塑性升高，其大小和分

布也是影响合金塑性的重要因素。Al2O3 析出相位于枝晶间隙，间距较大，有利

于协调变形，这意味着更好的延展性，但析出相平均尺寸较大且不均，导致强度

下降。 

热处理后，熔覆层中存在析出相，其强度贡献由固溶强化、细晶强化、Orowan

强化和位错强化提供。Orowan 强化效应通常与晶粒的尺寸，间距和体积分数有

关，根据下列公式定量分析数据[132]： 

=σss+σfg+σd + σO                        (5-6) 

σO=
0.13Gmb

1
ln (

d4

2b
)                         (5-7) 

其中 Gm 是 TC4 基体的剪切模量（约为 4.2×104 MPa[133]），b 是矩阵的柏氏

矢量（约为 2.4×10-4 μm[133]），d4 为析出相晶粒尺寸 (2.94 μm)，1 为粒子间间

距（0.64 μm），计算得到各强化贡献值如图 5-7 所示。由于晶粒尺寸的增大，材

料的初始屈服强度下降 (456.9 MPa)，导致细晶强化效应下降至 567.3 MPa，但其

强化贡献仍最大，固溶强化的强度为 297.6 MPa，Orowan 强化效应贡献强度较低

为 17.9 MPa，根据 XRD 数据得到位错密度=7.23×1013 m-2，计算得出位错强化

贡献值为 302.5 MPa，略有下降。根据上述分析，计算出 S3 试样总强度约为 1185.3 

Mpa，与实际强度差距不大 (1125.1 MPa)。 
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图 5-7 S3 试样不同强化机制的贡献比较 

5.3 本章小结 

本章主要研究了 TC4 钛合金表面激光熔覆及热处理后 TiO2 熔覆层微观结构

形成机理及其强化机制构建，主要结果如下： 

（1）激光熔覆过程中，根据凝固准则形成了不同的微观结构和相。首先形

成高熔点的 HCP 结构的块状或棒状 Al2O3 相，随后形成具有有序的 NaCl 型 FCC

结构的颗粒或树枝状 TiOx。由浓度和温度差异驱动的扩散及马兰戈尼对流，使成

分分布更均匀，在熔池内部形成了枝晶、等轴晶，在熔池底部形成了类蜂窝状结

构、芽状结构和波浪形熔合线。由应力和缺陷引起的裂纹会影响熔覆层质量，进

而影响微观结构和力学性能。 

（2）由于 TiO2 熔覆层中 Ti、O 与 Al 原子的固溶，细小弥散分布在枝晶间

隙的 TiOx 及 Al2O3 等轴晶引起的细晶强化、位错强化以及氧饱和的 α 层，导致

TC4 钛合金表面硬度大、耐磨性好、塑性差。由固溶强化、细晶强化和位错强化

贡献的理论强度分别为 303.7 MPa、918.3 MPa 和 365.1 MPa，细晶强化效应占主

导作用。 
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（3）由于菲克定律使晶粒长大、成分分布更均匀；由浓度差和温度驱动的

自扩散，使熔覆层上部高浓度的 O 向低浓度的底部和基体扩散，熔覆层底部和

基体高浓度的 Ti、Al 和 V 则向低浓度的上部扩散，间隙元素 O 原子的扩散系数

为 0.214 m2/s，扩散通量为 2.92× 104 kg/(m2s)。 

（4）由于热处理后 TiO2 熔覆层中枝晶与等轴晶晶粒粗化，Ti、O 与 Al 原子

引起的固溶强化效果减弱，粗大枝晶和等轴晶中位错密度减少引起位错强化效果

减弱，Al2O3 第二相的析出与长大，位错线会绕过 Al2O3 粒子引起 Orowan 强化，

导致强度下降，塑性上升。由固溶强化、细晶强化、位错强化以及 Orowan 强化

提供的理论强度分别为 297.6 MPa、567.3 MPa、302.5 MPa 和 17.9 MPa，细晶强

化仍起主导作用。 
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第 6 章 结论与展望 

6.1 结论 

为改善和提高 TC4 钛合金表面综合力学性能，扩展其在海上风电机轴承上

的应用。本文采用同轴激光熔覆技术，在 TC4 钛合金表面沉积 TiO2 熔覆层，并

对强度最佳的熔覆层进行热处理，分别探究了不同激光功率、熔覆层数及保温时

间对 TiO2 熔覆层显微硬度、断裂韧性、耐磨性、纳米压痕硬度及杨氏模量等力

学性能的影响；对 TiO2 熔覆层宏观形貌、微观结构、成分分布与物相组成等的

影响。探讨了 TiO2 熔覆层微观结构形成机制，并构建了其强化机制模型，主要

研究结果如下： 

（1）研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2 层力学性能的影响。激光熔

覆及热处理后的 TiO2层硬度与耐磨性高于 TC4 基体，断裂韧性低于基体，热处

理熔覆层硬度、耐磨性低于激光熔覆层，断裂韧性则高于激光熔覆层。激光功率

为 800 W，熔覆层数为 2 时，显微硬度高达 1582.3 HV0.1，比基体高 5.2 倍；比

磨损率为 1.42×10-2
 mm3/(Nm)，耐磨性比基体高 3.6 倍，磨损机理以轻微的磨粒

磨损为主；纳米压痕硬度和杨氏模量分别为 9.42 GPa 和 197 GPa；断裂韧性下降

至 1.95 MPa∙m0.5，裂纹扩展类型为跨晶断裂和沿晶断裂。热处理后，显微硬度下

降至 1148.7 HV0.1，比热处理前下降了约 27.4%，高于基体 3.8 倍；比磨损率增至

1.59×10-2 mm3/(Nm)，耐磨性比热处理前下降了 12%，仍高于基体 3.2 倍，磨损

机理以磨粒磨损和疲劳磨损为主；最大纳米压痕硬度达到 17.22 GPa，最大杨氏

模量略有降低至 157 GPa；热处理 72h 后断裂韧性提高至 9.93 MPa∙m0.5，比热处

理前提高了 5.1 倍，裂纹扩展类型为跨晶断裂和沿晶断裂。 

（2）研究了激光熔覆及热处理工艺参数对 TiO2 熔覆层微观结构的影响。熔

覆层微观结构均由枝晶 (TiOx)、等轴晶 (TiOx、Al2O3) 和类蜂窝状结构组成，热

处理熔覆层枝晶间隙析出黑色 Al2O3 相。随激光功率和熔覆层数的变化，一次枝

晶臂宽为 0.88~2.61 μm，等轴晶晶粒尺寸为 1.09~2.62 μm；随激光功率和熔覆层

数的增大，枝晶和等轴晶面积分别从 90.7%下降到 34.9%，9.3%增加到 65.1%。

随保温时间的增加，一次枝晶臂宽从 4.56 μm 增加到 5.16 μm，等轴晶晶粒尺寸
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从 2.95 μm 增加到 4.32 μm，析出相晶粒尺寸为 2.94 μm，；熔覆层中 Ti、Al 和 V

的平均质量分数分别从 72.55%、3.92%和 2.01%增加到 77.27%、4.18%和 2.44%；

O 的平均质量分数从 21.52%下降到 16.11%，双层熔覆时，上层对下层厚度影响

率为 16.14%。激光熔覆及热处理后熔覆层由顶部到底部，Ti、Al 和 V 元素逐渐

增大，O 则逐渐降低。 

（3）研究了激光熔覆和热处理 TiO2 熔覆层微观结构形成机理及强化机制。

由凝固准则形成了不同的结构和相，首先形成高熔点的 HCP 结构的块状或棒状

Al2O3 相，随后形成具有有序的 NaCl 型 FCC 结构的颗粒或树枝状 TiOx。由马兰

戈尼对流效应形成了波浪形熔合线及芽状结构；由浓度和温度差异驱动的扩散使

成分分布更均匀；由应力和缺陷引起的裂纹会影响熔覆层质量，进而影响微观结

构和力学性能；由菲克定律使晶粒长大、成分分布更均匀；由浓度差和温度驱动

的自扩散，使熔覆层上部高浓度的 O 向低浓度的底部和基体扩散，熔覆层底部

和基体高浓度的 Ti、Al 和 V 则向低浓度的上部扩散，间隙元素 O 原子的扩散系

数为 0.214 m2/s，扩散通量为 2.92× 104 kg/(m2s)。由于 TiO2 熔覆层中 Ti、O 与 Al

原子的固溶，细小弥散分布在枝晶间隙的 TiOx及 Al2O3等轴晶引起的细晶强化、

位错强化以及氧饱和的 α 层，导致 TC4 钛合金表面硬度大、耐磨性好、塑性差，

由固溶强化、细晶强化和位错强化贡献的理论强度分别为 303.7 MPa、918.3 MPa

和 365.1 MPa，细晶强化效应占主导作用。由于热处理后 TiO2 熔覆层中枝晶与等

轴晶晶粒粗化，Ti、O 与 Al 原子引起的固溶强化效果减弱，粗大枝晶和等轴晶

中位错密度减少引起位错强化效果减弱，Al2O3 第二相的析出与长大，位错线会

绕过 Al2O3 粒子引起 Orowan 强化，导致强度下降，塑性上升。由固溶强化、细

晶强化、位错强化以及 Orowan 强化提供的理论强度分别为 297.6 MPa、567.3 

MPa、302.5 MPa 和 17.9 MPa，细晶强化仍起主导作用。 

6.2 展望 

本研究通过在 TC4 钛合金表面激光熔覆 TiO2 层，并通过热处理消除残余应

力，调控熔覆层微观结构和力学性能，平衡强度-塑性关系，对于拓展新型高强韧

钛合金在极端环境下服役尤其具有现实意义。由于本人精力有限，实验尚有不足，

故有以下展望： 
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（1）激光熔覆时，可以通过添加少量纯 Ti 粉，降低物理性能差异，减少开

裂倾向，提高熔覆层质量；也可以添加少量 Cu 粉来提高 TC4 钛合金表面的抗生

物腐蚀性能，对于在海洋工程中的应用尤为重要。 

（2）熔覆层和基体的结合强度同样重要，在下一步研究中需要进行更深入

的探讨，可以通过划痕法测量其结合强度，对于熔覆层质量评判具有指导意义。 

（3）通过微区 XRD 结合 FIB TEM 和 EBSD 来定性定量分析晶体的晶粒取

向，计算非化学计量单位 TiOx 的具体值和比例，分析具体相的成分，对微观结

构演变具有指导意义。 
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