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摘要：目的 探究不同 Nb/Ti 对 Fe-7Cr-C-Nb-Ti 系堆焊合金组织与耐磨性能的影响。方法 采用等离子堆焊

技术在 20 钢板上制备 5 组 Nb/Ti 原子比分别为 0.5∶1、1∶1、1.5∶1、2∶1 及 2.4∶1 的 Fe-7Cr-C-Nb-Ti 系

堆焊合金，借助热力学分析、XRD 及 SEM 等手段分析堆焊层的物相和组织结构；利用硬度及磨粒磨损试验

手段测试堆焊层的显微硬度和耐磨性能。结果 随着 Nb/Ti 增大，堆焊层组织逐渐从亚共晶结构（α-(Fe-Cr)+

网状共晶 M7C3+(Nb,Ti)C）转变为近共晶结构（M+A'+(Nb,Ti)C+M7C3+NbC(script)），最后转变为过共晶结构

（马氏体、奥氏体基体、大量初生(Nb,Ti)C 和少量二次 NbC、M23C6）。堆焊层组织中初生(Nb,Ti)C 数量逐

渐增多，其形态在 Nb/Ti=0.5∶1~2∶1 范围内呈颗粒状，当 Nb/Ti 增大到 2.4:1 时转变为枝晶状和团簇状；

共晶 M7C3 数量逐渐减少，当 Nb/Ti=2.4∶1 时，M7C3 相消失，同时堆焊层中形成少量的 M23C6。堆焊层的硬

度和耐磨性先增加后又降低，这与基体、初生(Nb,Ti)C 及共晶 M7C3 的体积分数和形态变化密切相关。结论 

Nb/Ti 为 2∶1 的堆焊合金表现出最高的硬度(728.4HV0.5)和最低的磨损质量(仅为 0.209 1 g)，磨损表面更光

滑，未出现明显的沟槽，磨粒侵入量最小。其原因是低碳马氏体基体和大量尺寸适中的颗粒状初生(Nb,Ti)C

硬质颗粒的强化，以及合金组织中总碳化物和共晶碳化物数量之间具有良好的平衡，合金的耐磨性能比

Nb/Ti=2.4∶1 时提高了约 3.1 倍。 
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ABSTRACT: In the fields of mining, metallurgy, and ore transportation, components such as cutting teeth and scraper 

conveyors are subject to severe abrasive wear, imposing extremely high demands on surface wear resistance. To enhance the 

reliability of equipment, plasma cladding technology with high bonding strength, high alloying capability, and production 

efficiency has become the preferred process for repairing wear-resistant components. Fe-Cr-C series cladding alloys are widely 

used due to their excellent wear resistance and cost-effectiveness. However, hypereutectic alloys suffer from insufficient crack 

resistance and low toughness, while hypoeutectic alloys, although more ductile, have inferior wear resistance due to the 

morphology of carbides. To improve the wear resistance of hypoeutectic alloys, alloy elements such as Nb and Ti are often 

added to strengthen the matrix and carbides and optimize the microstructure. NbC and TiC, as hard alloy reinforcing phases, 

have high hardness and good thermal stability, but also have drawbacks such as low fracture toughness of TiC and poor bonding 

at the NbC/Fe interface. Nevertheless, these issues can be mitigated by forming composite carbides, which exhibit superior 

comprehensive properties compared with individual carbides. This study aims to introduce Nb and Ti elements into hypoeutectic 

Fe-7Cr-C series alloys using plasma cladding technology. By changing the Nb/Ti atomic ratio, it explores the influence 

mechanism of these elements on the microstructure and properties of (Nb,Ti)C reinforced Fe-7Cr-C-Nb-Ti series cladding 

layers. The primary goal is to address the issues of low hardness and poor wear resistance in hypoeutectic Fe-7Cr-C series 

cladding alloys to meet the higher performance requirements for wear resistance in mechanical components. In the experiment, 

20 steel plates are used as the substrate. Five groups of cladding alloy powders with different Nb-to-Ti atomic ratios are 

prepared and cladded via plasma cladding technology. Various techniques, including thermodynamic analysis, X-ray diffraction 

(XRD), scanning electron microscopy (SEM), microhardness testing, and abrasive wear testing, are employed to 

comprehensively evaluate the microstructure and mechanical properties of the cladding alloys under different Nb/Ti ratios. The 

results show that as the Nb/Ti ratio increases, the microstructure of the cladding layer gradually transforms from a hypoeutectic 

structure (α-(Fe-Cr) + network eutectic M7C3 + (Nb,Ti)C) to a near-eutectic structure (M + A' + (Nb,Ti)C + M7C3 + NbC(script)), 

and finally to a hypereutectic structure (martensite, austenite matrix, a large amount of primary (Nb,Ti)C, and a small amount of 

secondary NbC and M23C6). During this process, the quantity of (Nb,Ti)C in the cladding layer continuously increases, with its 

morphology being granular in the range of Nb/Ti = 0.5∶1 to 2∶1, and transforming into dendritic and clustered shapes at 

Nb/Ti = 2.4∶1. Simultaneously, the amount of M7C3 gradually decreases until it disappears, with a small amount of M23C6 

precipitating in the cladding layer. The microhardness and wear resistance of the cladding layer first increases and then 

decreases with the Nb/Ti ratio. When Nb/Ti = 2∶1, the alloy exhibits the best performance, with a microhardness of 

728.4HV0.5 and the lowest wear loss (0.209 1 g). This phenomenon is attributed to the synergistic strengthening effect of the 

low-carbon martensite matrix and a large number of appropriately sized granular primary (Nb,Ti)C hard particles, as well as a 

good balance between the total amount of carbides and eutectic carbides in the alloy microstructure, which improves the wear 

resistance of the alloy by approximately 3.1 times compared with when Nb/Ti = 2.4∶1. 

KEY WORDS: Fe-7Cr-C-Nb-Ti alloy; plasma cladding; Nb/Ti; (Nb,Ti)C; microstructure evolution; wear resistance 

在采矿、冶金以及矿石运输等领域，许多零部件

（譬如截齿、铲板、刮板输送机及皮带输送机等）的

工作过程需长期与尖锐坚硬的物料接触并存在相对

运动，对接触表面的耐磨性提出了非常高的要求。因

此有必要采用先进的、经济可行的技术来提高设备磨

损部件的可靠性。通过等离子堆焊工艺可实现堆焊层

与母材之间的良好结合及堆焊层高合金化，且生产率

高、堆焊层厚度大、使用方便，在工程上常用于修复

耐磨损部件[1-2]。Fe-Cr-C 系堆焊合金因其良好的耐磨

性和经济性常被开发用于耐磨堆焊材料[3-5]。过共晶

Fe-Cr-C 系堆焊合金虽具有较高的耐磨粒磨损性能，

但其抗裂性不足，韧性偏低；相比之下，亚共晶

Fe-Cr-C 系堆焊合金中(Fe,Cr)7C3 碳化物通常呈断续

网状或条状沿晶析出，因此韧性较好[6]，但网状或条

状碳化物对磨粒切削运动的阻碍作用不强，因而耐磨

性低于过共晶 Fe-Cr-C 系堆焊合金。为了保留亚共晶

Fe-Cr-C 系堆焊合金的高韧性而提高其耐磨性，通常

向合金粉末中添加 Mo、Ti、Nb、V 等合金元素[7-9]，

从而实现合金化，强化基体及共晶碳化物，进而提升

合金的硬度和耐磨性。 

NbC 与 TiC 是常见的硬质合金增强相，它们因其

硬度高、热稳定性好、耐磨性好及价格低廉等优点，

在材料强化中得到了广泛的应用[10-11]。然而，它们也

存在一些显著的缺点：如 TiC 断裂韧性低[12]；NbC/Fe

界面的应变能较高，其界面能为负值[13]，反映 NbC

与 Fe 基体结合不理想。鉴于 TiC 与 NbC 具有相近的

晶格常数并能实现完全互溶[14]，将适量 TiC 固溶于

NbC 中形成复合碳化物成为解决两者各自存在问题
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的有效途径，且有研究发现复合碳化物堆焊层的性能

优于单一碳化物堆焊层。Yang 等[15]在 Fe-Cr13-C 堆

焊合金中添加钛和铌，研究结果表明：钛、铌碳化物

的形成可明显细化组织，贫化基体中的碳，显微组织

转变为均匀分布的碳化物和坚韧的马氏体基体，有助

于在堆焊合金中实现高硬度和高韧性的良好结合。Li

等[16]研究了不同 Ti/Nb 原子比的(Ti,Nb)C 增强铁基复

合堆焊层中 (Ti,Nb)C 碳化物的形成机理，发现

Ti/Nb=1 时堆焊层的耐磨性最好。Zhao 等[17]采用氩弧

堆焊技术制备了(Nb,Ti)C 碳化物增强铁基合金，研究

发现(Nb,Ti)C 碳化物中的 NbC 共价键是其高硬度的

主要因素，且 Ti 的加入可提高(Nb,Ti)C 碳化物的硬

度并改善了碳化物与基体的界面结合[17-18]。 

目前，关于(Nb,Ti)C 复合碳化物强化铁基堆焊合

金的研究多集中在改变 Ti 含量方面，而对通过改变

Nb 含量来揭示不同 Nb/Ti 对 Fe-7Cr-C-Nb-Ti 堆焊层

性能改善机理的研究未见报道。因此，本文采用等离

子堆焊技术在亚共晶 Fe-7Cr-C 堆焊合金中引入 Nb、

Ti 元素，通过改变 Nb/Ti，探究其对(Nb,Ti)C 增强

Fe-7Cr-C-Nb-Ti 堆焊层微观组织和性能的影响机理。 

1  试验 

1.1  材料与设备 

试验在退火 20 钢基体上采用等离子堆焊技术制

备 5 组不同 Nb/Ti 的 Fe-Cr-C-Nb-Ti 系堆焊合金层。

退火 20 钢板尺寸为 100 mm×80 mm×12 mm，其表面

在堆焊前用砂轮打磨干净。堆焊层所用合金粉末由高

碳铬铁、铌铁、钛铁、石墨、铁粉、铝粉组成。设计

药粉配方时，固定药粉中 Ti、Cr、C 的含量，按照

Nb、Ti 原子比分别为 0.5∶1、1∶1、1.5∶1、2∶1

及 2.4∶1 的比例设计合金粉末，制作 5 组堆焊试样，

堆焊试样成分见表 1。合金粉末在堆焊前采用模数为

2.68 的水玻璃作黏结剂预置在基体表面，厚度为

1.8～2 mm，待试板晾干后，分别经 10 min/50 ℃、

10 min/100 ℃、1 h/200 ℃烘干。采用 DML-V02BD

型多功能等离子粉末堆焊机进行堆焊实验，其实验原

理是：采用等离子弧为热源，通过等离子弧产生的高

温将预制合金粉末熔化并与基材表层混合，合金粉末

与基材材料在熔池中实现充分融合、扩散并凝固，最

终在工件表面形成高性能的硬质合金层。堆焊工艺参

数见表 2。 

1.2  组织与性能检测方法 

将堆焊后的焊材通过线切割技术加工成 15 mm× 

15 mm×10 mm 规格的金相试样。金相试样经过预磨、

抛光、10%（体积分数）硝酸酒精溶液腐蚀后，利用

FEI NOVA400 型扫描电镜进行堆焊层微观组织观察；

利用布鲁克 D8 型衍射仪进行堆焊层物相分析；利用

MC010-HVS-20 型数显维氏硬度计进行堆焊层显微

硬度测试；利用 MLS-225 湿砂橡胶轮式磨损试验机

进行磨损试验，试验参数见表 3。用分度值 0.1 mg 的

TG328A 型分析天平称量，以磨损质量损失 ΔG 评价

合金的耐磨性。试验结束后，将试样表面冲洗吹干，

利用扫描电镜观察表面磨损形貌。 

使用 JMatPro软件的 GeneralSteel(通用钢)数据库

对材料成分进行分析计算。通过 Thermodynamic 

Properties 模块中的 StepTemperature 功能，对材料在

平衡状态下的相组成及析出物的数量和各析出物的

元素含量进行详细分析。此模块依据 CALPHAD 方法

进行计算，计算温度范围为 1 600～300 ℃，步长设

置为 10 ℃，并纳入所有稳态相。 
 

表 1  堆焊合金化学成分 
Tab.1 Chemical composition of cladding alloys 

wt.% 

Alloy C Cr Nb Ti Al Si Fe

1#(Nb/Ti=0.5∶1) 1.73 6.65 1.44 2.32 2.01 1.48 Bal.

2#(Nb/Ti=1∶1) 1.81 6.67 2.85 2.37 1.96 1.53 Bal.

3#(Nb/Ti=1.5∶1) 1.79 6.63 4.29 2.29 1.94 1.58 Bal.

4#(Nb/Ti=2∶1) 1.71 6.72 5.77 2.42 1.94 1.45 Bal.

5#(Nb/Ti=2.4∶1) 1.77 6.64 7.15 2.34 2.03 1.56 Bal.

 
表 2  堆焊工艺参数 

Tab.2 Parameters of cladding process 

Transfer arc 
current/A 

Powder feeding 
voltage/V 

Arc weaving 
width /cm 

Arc-to-workpiece 
distance/mm 

Arc weaving 
frequency/min 

Ionized gas/ 
(m3·h‒1) 

Protective gas/
(m3·h‒1) 

160 30 2.0 3 21 0.6 0.6 

 
 

表 3  磨损试验参数 
Tab.3 Wear test parameters 

Rubber wheel rotational 
speed/(r·min‒1) 

Rubber wheel 
diameter/mm 

Rubber wheel surface 
pressure/MPa 

Quartz sand/
(mesh) 

Sand usage 
amount/kg 

Wear 
time/min 

240 150 1.5 20-50 1.5 3 
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2  结果与讨论 

2.1  堆焊层物相分析 

根据表 1 中的合金元素成分，在平衡条件下对 5

组堆焊合金进行热力学模拟，研究堆焊合金凝固过程

及碳化物析出行为。经过热力学计算，得到 5 组堆焊

合金各主要平衡析出相的析出量与温度的关系，如图

1 所示。堆焊合金 Nb/Ti 比为 0.5∶1 时，如图 1a 所

示，在其平衡相凝固过程中，奥氏体相首先作为主要

析出相存在，温度冷却至 930 ℃时发生液相分解生

成奥氏体与 M7C3 的共晶反应；堆焊合金在 1 039 ℃

至 900 ℃的温度范围内进一步冷却导致发生奥氏体

相分解为铁素体相的共析反应，直至 900 ℃以下奥

氏体相完全转变为铁素体相。堆焊合金最终由铁素体

相、M(C,N)相及 M7C3 相组成。 

随着 Nb/Ti 的增大，M(C,N)相中的(Nb,Ti)C 因其

较低的吉布斯自由能而成为主要析出的碳化物，并在

大约 1 600 ℃时开始析出，(Nb,Ti)C 的形成会消耗液

相中的碳，从而抑制了碳化物 M7C3 的析出，导致在

Nb/Ti 为 1.5∶1 的堆焊合金中的 M7C3 含量进一步降

低，如图 1c 所示。当 Nb/Ti 从 2∶1 增加至 2.4∶1 时，

见图 1d 和图 1e，析出的(Nb,Ti)C 含量显著增加，进

而使得液相中的碳含量进一步降低，这种变化导致共

晶碳化物 M7C3 的成核变得更加困难，并且随着 Nb/Ti

的继续增大，M7C3 的析出量逐渐减少，直至最终停 
 

止析出。同时，M7C3 停止析出的温度也随着 Nb/Ti

的增大而不断升高，随后当合金温度继续冷却到

550 ℃以下时，熔池中开始析出碳化物 M23C6。 

图 2 为 5 组堆焊合金 XRD 衍射结果。合金物相

由铁素体(α-(Fe-Cr))基体、M7C3 和(Nb,Ti)C 硬质相构

成。最强衍射峰位于 44.207°的 M7C3 相(421)晶面和铁

素体(110)晶面。随着 Nb/Ti 由 0.5∶1 增大到 1.5∶1，

M7C3 相(202)晶面的特征衍射峰强度逐渐减弱，表明

其含量逐渐减少。当 Nb/Ti 为 2∶1 时，M7C3 相衍射

峰消失，与此同时(Nb,Ti)C 相(111)晶面和(200)晶面

的特征衍射峰强度提高，Nb/Ti 达到 2.4∶1 时衍射峰

强度最高，表明其形成数量最多。以上结果表明，在

堆焊过程中能够原位合成(Nb,Ti)C。这是因为 NbC 和

TiC 具有相同的晶体结构(盐型)和相似的晶格参数

(aTiC=0.424 nm，aNbC=0.447 nm)。随着 Nb/Ti 增大，

碳化物中 Nb 含量占主导的作用逐渐增强，(Nb,Ti)C

碳化物的晶格常数(a(Nb,Ti)C=0.446 nm)接近 NbC 碳化

物的晶格常数。 

2.2  堆焊层显微组织分析 

图 3 为 5 组试样堆焊层显微组织 SEM 形貌。图

3a 和图 3b 分别为合金 1 和合金 2 的显微组织形貌，

可以看出堆焊合金为亚共晶组织，由白亮的共晶组织

相、颗粒状碳化物及深灰色基体所组成。EDS 能谱分

析结果（见图 4，表 4）显示白亮色共晶组织主要由

Fe、Cr 和 C 元素所组成，结合 XRD 结果可以确定其 

 

 
 

图 1  堆焊合金的平衡相图 
Fig.1 Equilibrium phase diagram of cladding alloys 
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图 2  堆焊合金的 XRD 图谱 
Fig.2 XRD pattern of cladding alloys 

 

为 M7C3 共晶碳化物，因其耐蚀性较好，在堆焊合金

组织中以白亮色存在，白亮色共晶碳化物 M7C3 沿着

铁素体晶界分布，呈网格状结构。亚共晶合金堆焊层 
 

凝固过程如下：随着熔池金属温度的降低，首先从液

相中析出初生 γ-Fe 相并不断长大，由于 Cr、C 原子

在初生 γ-Fe 中的溶解度极低，大部分元素被排挤到

其周围的液相间，当温度下降到共晶温度时，在初生

γ-Fe 周围发生共晶转变 L→γ-Fe+共晶碳化物 M7C3，

在随后冷却过程中，γ-Fe 转变为 α-Fe。颗粒状碳化物

富含 Nb、Ti、C 元素，结合 XRD 结果可判断其为

(Nb,Ti)C，其数量较少，image plus 图像分析软件测

得其体积分数仅为 6.49%。深灰色基体组织主要为 Fe

元素，结合组织特征基本可以确定这些区域主要为

α-(Fe-Cr)基体。对比图 3a和图 3b发现当 Nb/Ti为 0.5:1

时，初生碳化物(Nb,Ti)C 颗粒较少，表明基体首先从

液相中凝固，(Nb,Ti)C 颗粒较少，在液相温度下完全

溶解，随着 Nb/Ti 增大，TiC 溶解在 NbC 颗粒中，逐

渐形成细小的离散(Nb,Ti)C 颗粒。 

 
 

图 3  堆焊层显微组织 
Fig.3 Microstructure of cladding layers 

 

 
 

图 4  Nb/Ti=0.5∶1 的堆焊层 EDS 能谱分析 

Fig.4 EDS spectroscopy analysis of Nb/Ti=0.5∶1 cladding layer: a) point α-Fe, point M7C3; b) point (Nb,Ti)C 
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表 4  特征区域 EDS 分析结果 
Tab.4 EDS analysis results of typical regions 

wt.% 

Specimen Point Fe Cr Nb Ti C Al 

 M7C3 73.87 11.72 0.12 0.05 14.16 0.08 

Alloy 1 (Nb,Ti)C 2.00 0.55 60.56 10.90 25.97 0.02 

 α-Fe 89.24 3.64 0.08 0.03 6.99 0.02 

 M7C3 69.08 20.59 0.07 0.10 10.06 0.10 

Alloy 2 (Nb,Ti)C 3.90 1.08 63.52 9.85 21.63 0.02 

 α-Fe 72.07 20.62 — 0.07 7.24 — 

M7C3 68.43 17.29 — 0.14 14.14 — 

(Nb,Ti)C 12.75 1.31 52.05 3.74 30.12 0.03 

Secondary-NbC 26.63 1.51 44.65 2.33 24.86 0.02 
Alloy 3 

M 88.77 5.26 0.03 0.09 5.85 — 

(Nb,Ti)C 3.41 0.42 75.28 5.91 14.70 0.28 

Secondary-NbC 21.36 2.06 48.54 8.47 19.46 0.11 Alloy 4 

M 89.20 5.88 — 0.10 4.72 0.10 

(Nb,Ti)C 1.80 0.59 76.17 3.74 17.70 — 

Secondary-NbC 2.00 0.55 60.56 10.90 25.97 0.02 Alloy 5 

M 81.26 11.35 0.10 0.12 6.80 0.37 

 
 

图 3c 和图 3d 显示合金 3 和合金 4 的显微组织为

近共晶组织形貌，包括铁素体、网状共晶碳化物

M7C3、板条马氏体、原位(Nb,Ti)C 颗粒和条状析出物。

可以看出，网状共晶碳化物 M7C3 数量显著减少，初

生(Nb,Ti)C 颗粒数量继续增多，分布在晶界和晶内，

合金 3 的 EDS 面成分分析（见图 5）显示条状析出物

内富含 Nb、C 元素，能谱分析结果（表 4）表明其内

含有质量分数为 24.86%的 C，44.65%的 Nb 和少量其

他元素，推测其为二次共晶 NbC。二次共晶 NbC 是

在凝固过程中形成长大，也就是形核较晚，在熔池凝

固阶段受溶质扩散速度的影响而未能长成较大尺寸，

同时成长方向上更多的受基体结晶过程中的浓度梯

度影响，有较明显的方向性，长成细条状，而不是呈

颗粒状析出物的形态[19]。与合金 3 相比，合金 4 显微

组织中初生(Nb,Ti)C 碳化物和条状共晶二次 NbC 数

量均增多，测得其体积分数占 49.18%。通过对合金

堆焊层的组织进行分析可以得出堆焊层的凝固过程

如下：首先从熔体中析出初生碳化物(Nb,Ti)C，随着

温度的下降液相转变为 γ-Fe 相，部分 Cr 元素固溶到

基体组织中，多余的 Cr 和 C 在其周围富集，当温度

降到共晶线时，在初晶 γ-Fe 周围发生共晶转变 L→γ- 

Fe+(Nb,Ti)C+M7C3，随着初生(Nb,Ti)C 的不断形成长

大，溶质元素 Cr、Nb、C 在凝固过程中被 γ 相排斥

到晶界处，在凝固的最后阶段形成纳米级条状二次

NbC，同时由于熔池的碳含量下降及熔池的快速冷却

使得 γ-Fe 转变为低碳马氏体，最终形成 M+A'+ 

(Nb,Ti)C+M7C3+NbC(script)的混合组织，其具体凝固过

程如下：L→L+(Nb,Ti)C→L+(Nb,Ti)C+γ-Fe→L+(Nb, 

Ti)C+γ-Fe+M7C3+NbC(script) → M+A'+(Nb,Ti)C+M7C3+ 

NbC(script)。条状共晶二次 NbC 围绕初生(Nb,Ti)C 向四

周辐射生长，大量初生(Nb,Ti)C 和二次 NbC 碳化物

的生成使得结晶释放潜热增多，过冷度降低，因而初

生碳化物和共晶碳化物尺寸增大。 

随着堆焊合金中 Nb/Ti 的增大，Nb、Ti 所需 C

含量高于 Cr 元素所需 C 含量，随后共晶反应中由于

C 含量明显不足使共晶反应受到抑制，网状共晶体

M7C3 的数量减少，同时初生颗粒状(Nb,Ti)C 数量增

多，熔池中大量(Nb,Ti)C 碳化物的生成一方面阻碍奥

氏体晶粒的长大，增加了过冷奥氏体的稳定性；另一

方面降低了基体中的碳及合金元素含量，提高了 Ms

温度，这 2 种因素的综合作用促使基体组织由奥氏体

转变为低碳马氏体。 

图 3e 为合金 5 的显微组织形貌，面成分分析结

果见图 6，堆焊层组织为典型的过共晶组织形貌，由

铁素体、M23C6 碳化物、板条马氏体、原位(Nb,Ti)C

碳化物和二次共晶 NbC 所组成。图中可以看出堆焊

合金组织中网状共晶碳化物 M7C3 消失，这与 XRD

检测结果相一致，这是由于随着堆焊合金中 Nb/Ti 的

增大，基体中 C 含量减少，因此 M7C3 形成逐渐困难，

一些合金元素在初生奥氏体晶界偏聚并形成碳化物

M23C6，M23C6 含量少，XRD 衍射峰难以区分。 

从图 3 中还可以可看出当 Nb/Ti 较低时，初生

(Nb,Ti)C 较细小，呈颗粒状，尺寸为 1～3 μm，具有

平面生长特征。随着 Nb/Ti 的增大，颗粒状(Nb,Ti)C

提供生长台阶，由于(Nb,Ti)C 表面张力和动力学上的

各向异性，其生长为枝晶状。由于熔池在堆焊过程中
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不可避免地存在对流和流动，随着(Nb,Ti)C 数量的逐

渐增多，大量(Nb,Ti)C 在熔池中发生碰撞和聚集，其

中一些被前进的固液界面吞没，形成团簇状的形态。

因此图 3e 显示当 Nb/Ti 增大到 2.4:1 时，初生(Nb,Ti)C

数量显著增多，形态呈枝晶状和团簇状，二次共晶

NbC 数量显著减少。图 3c~e 还可以看出随着 Nb/Ti

的增大，初生(Nb,Ti)C 相质量分数显著增多的同时低

碳马氏体质量分数减少，相的变化对合金性能有一定

影响。 

2.3  堆焊层耐磨性分析 

图 7 为 5 组堆焊合金显微硬度和磨损质量变化图

像。可以看出，合金 1 的显微硬度 649.3HV0.5，略

低于合金 2 和合金 3，合金 4 具有最高的显微硬度

728.4HV0.5，磨损质量最低仅为 0.209 1 g。这是因为

合金 4 中具有最多数量的高硬度低碳马氏体，同时组

织中形成的大量初生高硬度颗粒状(Nb,Ti)C 和条状

二次(Nb,Ti)C 弥散分布于基体中，使合金具有最高的 

 

 
 

图 5  合金 3 的堆焊层面扫描图像 
Fig.5 Surface scanning images of cladding layer of Alloy 3 

 

 
 

图 6  合金 5 的堆焊层面扫描图像 
Fig.6 Surface scanning images of cladding layer of alloy 5 

 

 
 

图 7  5 组堆焊合金的显微硬度和磨损质量变化 
Fig.7 Variations in microhardness and wear  

mass loss of five cladding alloys 

显微硬度和优异的耐磨性。合金 5 中高硬度马氏体质

量分数显著降低，大量初生呈枝晶状和团簇状

(Nb,Ti)C 易造成应力集中，进而在磨损过程中促进裂

纹扩展路径而对断裂韧性影响不利[20]，导致合金显微

硬度和耐磨性均显著降低。 

由图 7 可知，合金 1 至合金 3 的显微硬度与磨损

质量变化不显著，而合金 4 表现出最优异的性能组合

（最高硬度和最低磨损质量），与之相反，合金 5 则

呈现最低硬度和最高磨损质量。基于上述性能差异，

本研究选取具有代表性的合金 1、合金 4 和合金 5 进

行磨粒磨损试验后的表面 SEM 形貌分析（图 8）。由

图 8a 可以看出，合金 1 磨损表面分布数量较多的沿

磨损方向的切削犁沟以及部分剥落坑，这是由于松散

石英砂磨粒受到法向载荷的作用，对试样产生了较为
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深刻的碾压和切削。合金由相对软的 α-Fe 基体和共

晶 M7C3 碳化物组成。磨损试验开始时，亚共晶组织

很快达到屈服极限，磨粒很容易被压入基体表面，将

铁基体从磨损表面犁出，并在合金中形成凹坑。共晶

碳化物 M7C3 不能被周围的铁素体充分支撑，导致脆

性断裂。在橡胶轮的驱动下，磨粒在有限的障碍物下

被推动和滚动，在样品表面形成深而连续的犁沟。有

文献研究表明网状的共晶碳化物 M7C3 可以阻止由大

量较软铁素体基体产生的严重塑性变形[21]，因此图中

可观察到局部塑性变形。 

图 8b 显示合金 4 试样磨损表面相比合金 1 试样

磨损表面更光滑，磨损表面存在少量划痕和剥落坑，

塑性变形程度显著减轻。这是由于基体中存在低碳马

氏体和原位生成的较多数量的(Nb,Ti)C 硬质颗粒。一

方面，具有较高硬度的马氏体对(Nb,Ti)C 硬质颗粒具

有足够的支撑作用，能够阻碍石英砂的完全嵌入；另

一方面，大量(Nb,Ti)C 硬质颗粒的析出对磨料的运动

起到明显的阻碍作用。堆焊层组织中的(Nb,Ti)C 颗粒

大小适中，形态规则，理想的碳化物颗粒形状可以限

制颗粒周围的应力集中[22]，受磨损时对基体的割裂作

用小，与基体结合良好，具有良好抗疲劳性能，且

(Nb,Ti)C 碳化物分布较均匀，能够有效阻碍磨粒的运

动，抵抗较大冲击应力。同时合金 4 堆焊层组织中二

次共晶 NbC 数量增多，软件测得总碳化物体积分数

为 49.18%，共晶碳化物体积分数为 17.56%，共晶区

能够保护堆焊层免受磨损载荷的影响，有文献研究表

明 [23]合金组织中总碳化物和共晶碳化物数量之间具

有良好的平衡能够抵抗轻度和重度磨损，以上因素

使得合金 4 试样在 5 种堆焊合金中表现出最佳的耐

磨性。 

合金 5 组织中高硬度马氏体基体组织显著减少，

残余奥氏体数量增加，磨损表面显示塑性变形程度增

加，堆焊层组织中呈枝晶状、团簇状的(Nb,Ti)C 形状

不规则，受磨损时易在碳化物/基体界面处产生应力

集中[24]，对基体的割裂作用较大，从而导致碳化物颗

粒从磨损表面剥落。剥落的碳化物颗粒成为新的磨

粒，导致堆焊层表面磨损更加严重，因此在磨损表面

可以观察到较多深而长的犁沟和剥落碳化物的痕迹，

如图 8c 所示。Patrich 等[25]报告称，较粗的碳化物颗

粒在与基体之间的界面处具有较高的不连续性，更容

易被磨损颗粒分离。在堆焊层磨损表面还可观察到裂

纹的存在，如图中椭圆虚线所示，根据文献[23]，微裂

纹在碳化物/基体界面处形核并生长到碳化物体内，

从而形成较大裂纹，导致碳化物开裂并剥落。 
 

 
 

图 8  堆焊层磨损 SEM 形貌 
Fig.8 SEM morphology of cladding layer wear 

 

3  结论 

1）Fe-7Cr-C-Nb-Ti 系堆焊合金组织由 α-(Fe-Cr)、

马氏体基体、M7C3 和初生(Nb,Ti)C、二次 NbC 硬质

相构成；随 Nb/Ti 增加，初生(Nb,Ti)C 相数量逐渐增

加，形态由颗粒状向枝晶状及团簇状转变；沿晶 M7C3

碳化物数量减少。当 Nb/Ti 为 1∶1 时，堆焊层组织

中开始出现板条马氏体基体和条状二次 NbC 碳化物，

Nb/Ti 为 2:1 时其数量达到最大，随后继续增大 Nb/Ti，

数量显著减少。 

2）Fe-7Cr-C-Nb-Ti 系堆焊合金硬度随着 Nb/Ti

的增大而先增大后减小，当 Nb/Ti 为 2∶1 时其平均

显微硬度最高，达到 728.4HV0.5；随后继续增大

Nb/Ti，由于堆焊层中高硬度低碳马氏体数量的减少

及枝晶状、团聚状(Nb,Ti)C 的生成，硬度下降。 

3）Fe-7Cr-C-Nb-Ti 系堆焊合金耐磨性呈现先上

升后下降的趋势。当 Nb/Ti 为 2∶1 时堆焊层磨损质

量最低，仅为 0.209 1 g。这是由于堆焊层中低碳马氏

体基体和大量初生(Nb,Ti)C 硬质颗粒显著阻碍磨粒

的切削运动，同时合金组织中总碳化物和共晶碳化物

数量之间良好的平衡提升了合金耐磨性。随着 Nb/Ti

进一步增大到 2.4∶1，堆焊层中粗大的初生(Nb,Ti)C

的形成和聚集引发堆焊层的高脆性，从而在磨损过程

中导致碳化物颗粒的剥落，降低耐磨性。 
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