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等离子堆焊FeCoNiAITi高熵合金涂层
组织结构演化及力学性能研究

汪永宏，张春霖"，张诗涵”，于建平”，刘英夫"，解志文”
（辽宁科技大学a.机械工程与自动化学院，b.材料与冶金学院，辽宁鞍山114051）

［摘要］为了深入研究等离子堆焊工艺参数中堆焊电流对FeCoNiAITi高熵合金涂层微观组织结构及力学性能

的影响，采用5种不同堆焊电流（140,160,180,200,220A）进行涂层制备，并利用XRD、OM、SEM、显微维氏硬度
计、台阶仪、摩擦磨损仪和万能试验机分别对涂层的微观结构、硬度、耐磨性和拉伸性能进行评判。结果表明：随着
堆焊电流的增加,涂层的孔隙率及元素偏析得到了明显的改善，然而对涂层物相组成没有显著影响，涂层主要由典

型的FCC固溶体相和Co,Ti析出相组成。当堆焊电流为180A时,T3涂层的表面显微硬度最高为322.77HVo.2,约
为基体的2倍。同时,T3涂层耐磨损性能表现最佳，最大磨损深度仅为2.144μm，平均摩擦系数为0.362,且具有

最少磨损率3.83×10-°mm²/（N·m）。此外,T3涂层抗拉强度和延伸率分别为948MPa和26.61%,展现出较为优
异的强韧性。
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Abstract: In order to deeply study the influence of the surfacing current on the microstructure and mechanical properties of FeCoNiAITi high-
entropy alloy coatings in the plasma surfacing process parameters, five different surfacing currents (140, 160, 180, 200, 220 A) were used
for coating preparation, and the microstructure, hardness, wear resistance and tensile properties of the coatings were evaluated by XRD, OM,
SEM, micro-Vickers hardness tester, profilometer, friction wear tester and universal testing machine, respectively. Results showed that the po-
rosity and elemental segregation of the coating were significantly improved with the increase of the surfacing current, but there was no significant
effect on the coating phase composition. The coating mainly consisted of the typical FCC solid solution phase and Co, Ti precipitation phase.
When the surfacing current was 180 A, the surface microhardness of the obtained T3 coating was up to 322.77 HVo.2, which was about twice
that of the substrate. At the same time, the T3 coating showed the best wear resistance, with a maximum wear depth of only 2.144 μm, an av-
erage friction coeficient of 0.362 and the lowest wear rate of 3.83x10- mm°/(N · m). In addition, the tensile strength and elongation of the
T3 coating were 948 MPa and 26.61%, respectively, showing excellent strength and toughness.
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0前言

高合金(HEA)相较于传统合金拥有了许多独特

的特性,如在热力学上的高熵效应、缓慢扩散效应、晶

格畸变效应以及“鸡尾酒"效应[1,2]。这些效应使得高
合金拥有了高强度[3.4]、高硬度[5.6]、较好的耐磨
性[7.8]、优异的抗腐蚀性[9,10],以及在高温下的热稳定
性[1],使其成为新兴领域的热点。而在众多高嫡合金
中,FeCoNiAITi系高嫡合金吸引了广泛关注。在该体

系中,Al和Ti元素的引入显著提升了材料的硬度和耐

磨性。Al元素通过形成NisAl型强化相,提高了合金

的强度[12],而Ti元素通过沉淀强化提高了材料的屈服

强度和延展性[13]。此外,Fe 和Co原子在FeCoNi基高
合金中可以有效固溶到 Ni,Al相中,改善了合金的整

体韧性和延展性[14]。基于此,FeCoNiAITi高嫡合金成
为一种用于强韧平衡环境下的理想材料。

目前,FeCoNiAITi系高熵合金的制备主要采用真

空电弧熔炼或电子束熔化等方法。Peng等[15]通过电
子束熔化制备了（FeCoNi）s6Al,Ti,高熵合金，使其在环

境温度下能够表现出2048MPa的卓越强度和高达

12%的延展性。Zhang等[16]通过真空电弧熔炼制备了
FeCoNiAITi型高合金，发现合金中产生的L12型纳

米沉淀展现出独特的双功能,既能够有效地提高合金

的强度,又能使合金保持较好的延展性。Zhao 等[17]通

过真空电弧熔炼制备（FeCoNi）s5.9Al.Ti.Bo.高合金，
合金中产生的纳米沉淀相能阻碍位错滑移,显著提高

了金属材料强度。然而,块体高熵合金的制备成本较

高，特别是涉及到价格昂贵的原料金属时。相较而言，

通过在基体上制备高熵合金涂层是一种更具成本效益

的解决方案，不仅可显著降低生产成本,还能在基体表

面实现优异的耐磨性和力学性能。由于等离子堆焊是

一种高效的表面强化技术,利用等离子体作为热源将
合金粉末熔覆到基体表面，可形成致密的涂层。与其

他涂层技术相比，等离子堆焊具有适用材料广、工艺简

单、成本低等优点,在工程应用中潜力巨大[18,19]。其
中,堆焊电流是决定涂层性能的关键参数,不同电流直

接影响熔池形态及微观组织，从而决定涂层的硬度、耐磨

性和拉伸性能。例如,Wang等[20] 在Q235 钢基体上利用
等离子堆焊制备FeCoCrMn高熵合金涂层，通过优化电

流参数，制备出硬度高、耐磨性优异的无缺陷涂层。

尽管等离子堆焊技术在高熵合金涂层制备中已取

得进展，但关于FeCoNiAITi系高熵合金涂层的研究较

少,尤其缺乏系统的电流参数对性能影响的试验数据。

304不锈钢因其良好的机械性能被广泛应用,但其强韧

性不足以影响使用寿命。本工作采用等离子堆焊技术

在304不锈钢表面制备FeCoNiAITi高熵合金涂层，旨

在通过优化堆焊电流以改善其耐磨性和强韧性，提供

高性能涂层的工艺参数，为其实际应用提供理论依据。

1 试验

1.1涂层制备

使用长120mm、宽50mm、高25mm的304不锈钢

作为基材,表1为304不锈钢基体的化学成分。进行

等离子堆焊前,先用角磨机对基材表面进行充分的除

油、除锈处理，然后用酒精进行清洗，以免影响后续堆

焊涂层与基体结合性。采用通过气雾化工艺制备而成

的FeCoNiAITi高熵合金原料粉末制备涂层，粉末SEM

形貌及粒径分布如图1。

表1304不锈钢的化学成分

Table 1 Chemical composition of 304 stainless steel
Element C

W/% ≤0.080

Element Cr

w/% 17.500~19.500
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图1FeCoNiAITi高熵合金粉末SEM形貌及粒径分布

Fig. 1 SEM morphology and particle size distribution
of FeCoNiAITi HEA powder
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由图1可以看出粉末球形度较好，粉末粒径分布

较为均匀，符合正态分布特征，平均粒径尺寸为57.04

μm。进行等离子堆焊前,将粉末放入80℃干燥箱中保

持4h,去除粉末里水分，消除其对堆焊层成型的影响。

使用DML-VO3CD等离子堆焊机,采用不同堆焊电

流（表2所示）进行单层多道焊来制备FeCoNiAITi高熵

合金涂层（厚度大于2mm）。图2为等离子堆焊示意

表面光滑，确保试件表面无明显缺陷。

7.0

Thickness:2mm

25.4

R3.5

Coating

图，采用同步送粉方式，堆焊过程中保护气体使用氩气

来避免堆焊过程中涂层发生氧化,堆焊过程中焊枪喷
Substrate

嘴与基体之间距离为10mm,送粉气体及离子气体均
图3拉伸试件尺寸

采用氩气，送粉量9.2g/min、保护气体流量1L/min、送

粉气体流量4L/min、等离子气体流量2L/min、焊接速

率为230mm/min、涂层的搭接率为50%

表2等离子堆焊电流参数

Table 2  Parameters of plasma surfacing technique current
Samples T5

Welding Current/A 140

Powderfeed gas

Shielding gas

Cladding coating

Fig. 2  Schematic diagram of plasma surfacing process

1.2测试分析

堆焊结束后，对涂层整体进行粗磨，使用线切割将

试样切割至尺寸为15mm×15mm×5mm,将切割好的

试样放人无水乙醇中利用超声波清洗机进行清洗，分

别用320、600、1000、1500、2000目砂纸对清洗好的试

样进行打磨并抛光。使用王水（HCI、HNO,体积比

3：1)对试样进行腐蚀,腐蚀时间为20~30s,腐蚀后的

试件使用AxioScope.A1光学显微镜（OM)和Sigma500
扫描电子显微镜(SEM)来观察表面和截面微观组织结

构,并通过SEM自带的能谱仪（EDS)确定涂层元素含

量。使用D8Advance型X射线衍射仪（XRD）来鉴定

涂层的物相,扫描电压20kV、电流5mA、扫描角度

20°~100°时间2min。拉伸试件的切割尺寸如图3所

示。为了避免切割痕迹处产生应力集中并影响试验结

果,切割后的试件使用由粗到细的砂纸进行打磨,直至

Fig. 3 Dimensions of tensile specimen

使用HV-1000型显微维氏硬度计对涂层表面以及

截面硬度进行测量，加载200g、保荷时间10s，每个涂

层表面随机测量10个点，去除其中最大值和最小值，

然后求取平均值作为涂层表面硬度。截面硬度从涂层
T1 T2

160

304Stainless Steel

图2等离子堆焊示意图

T3
180

T4

200

Plasma gas

Powder

Melt pool

表面开始取点,测量间距为0.15mm直至基体,在每个
220 测量截面上连续进行3组测量，取平均值来消除误差。

采用MS-T300型磨损试验机进行摩擦磨损试验，载荷

力5N、转速300rad/min、摩擦半径4mm、磨损时间60

min,采用Si,N,材质对磨球作为摩擦副,磨损结束后采

用Alpha-step型号台阶仪对磨损轮廓进行二维表征，

并计算其磨损率。使用ETM105D万能试验机对拉伸

试件进行室温拉伸试验，并使用Sigma500面扫电子显

微镜对断口进行分析，确定其断裂形式。

2结果与讨论

2.1涂层物相

图4为FeCoNiAITi高合金涂层的XRD谱。由

图4a可观察到FeCoNiAITi高熵合金由典型的FCC相

以及Co,Ti析出相组成（PDF#03-065-7000）。在不同

电流下堆焊的样品中,其FCC 相的晶粒取向相同。可

以观察到T1～T3样品（111)衍射峰强度远高于（200)

衍射峰,且（200)衍射峰的强度随着电流增加逐渐增强，

当堆焊电流达到200A时，T4涂层（200）衍射峰强度最

终超过(111)衍射峰,体现了高熵合金涂层在堆焊过程
中存在择优取向,择优取向在等离子堆焊工艺中较常见，

是由于晶粒倾向于沿着沉积方向最大温度梯度生长所造

成的[21]。图4b可以看出T1、T2、T3涂层的(111)衍射峰
相较于 T4、T5 向左发生了偏移,峰的左移通常是由于其

晶格常数增大所造成,而晶格参数的增加可归因于FCC
固溶体中原子半径较大的Al原子和Ti原子的固溶[2]

表3为FeCoNiAITi高熵合金的元素参数。由表3可知，
由于Al元素的熔点及汽化温度较低，当堆焊电流增大，
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T4、T5涂层中AI元素挥发量增加,使得晶格常数降低及

.一FCC
一Co,Ti

T5
T4

T3
T2
T1

L

20

表3FeCoNiAITi高焰合金元素参数

Table 3Parameters of FeCoNiAITi HEA elements

Elements
Melting point/
Atomic radius/nm

Vaporization heat/(kJ·mol-')

晶格扭曲上升[23],导致了（111)衍射峰的右移。

T5

(00z)

(UIL)

30 40

Fe
1535 1500 1 453

1.241 0.125 1.246 1.432

349.9 376.5 374.5 283.8

(）

Co,TiPDF#03-065-7000

FCCPDF#96-901-3035

50 60
20/（。)

(a)XRD谱

图4　FeCoNiAITi高嫡合金涂层的XRD谱
Fig. 4XRD patterns of FeCoNiAITi HEA coatings

Co Ni

（）
：

70 80

A1

660

T4

T3

T2

T1

90 100

Ti

1 660
0.146

421.0

42.0

2.2 涂层表面微观组织

图5为经王水腐蚀后样品涂层在光学显微镜
(OM)下的表面微观形貌。可以看出随着堆焊电流的

增加,涂层的晶粒尺寸明显变大。通过在光镜下采用
GB/T14999.7-2010统计方法对涂层表面的一次枝晶

间距计算统计，结果如表4所示。

42.5 43.0
20/(°)

（b）42°~45°处放大

43.5 44.0 44.5 45.0

HoleHole
Hole

100 μm

(a) T1

100 μm

(b) T2

100 μm

(c) T3

Hole

Hole

100μm
(d) T4

图5涂层的表面组织形貌

Fig. 5 Surface structure and morphology of coatings
表4一次枝晶间距尺寸

Table 4Primary dendrite spacing dimensions

Samples T4
Primary dendrite spacing/nm 116.4 285.8 290.3 512.2 979.3

随着电流的增加,枝晶间距逐渐变大，枝晶间组织

100 μm

(e) T5

变得疏松,主要是由于电流的增加导致了熔池温度上
升、冷却过程增长以及熔池内的对流效应减弱,使得枝

T1 T2 T3 T5 晶有足够的时间进行生长和分支，从而导致枝晶间距
增大。随着堆焊电流的增加,可以发现孔隙率得到了
明显的改善（图5箭头标注），主要是高电流意味着高
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热量输人，使得金属获得了更好的流动性，加强熔池的

动,有利于气体从熔池中溢出,从而降低孔隙率。
图6~图10为涂层表面在电子扫描显微镜（SEM)

下的微观组织形貌。可以看出堆焊电流对于涂层微观

结构影响较大。图6~图10中所标记位置的化学成分

如表5所示。

Ni

Hole
2
O

Fe Co

O T A

10μm

图6T1的微观组织形貌
Fig.6Microstructure morphology of T1

Ni

5
O Co

04

Hole T A

10 μm

图7T2的微观组织形貌
Fig.7Microstructure morphology of T2

Ni

Fe Co

Ti8

10 μm
图8T3的微观组织形貌

Fig. 8 Microstructure morphology of T3

12

11
10

AI

Ni

Fe Co

T

Hole
10 μm

图9T4的微观组织形貌
Fig.9 Microstructure morphology of T4

A
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Ni

14

13

160
170

Fe Co

T
15

10 μm
图10T5的微观组织形貌

Fig. 10Microstructure morphology of T5

表5图6~图10中标记位置EDS点扫结果（原子分数）
Table 5 Results of EDS spot sweeps at labelled

positions from Fig.6 to Fig.10(原子分数)

Samples Spot
1 (DR) 45.06

T1 (140 A) 2 (ID) 45.74
3 40.07

4 (DR) 46.04
T2 (160 A) 5 (ID) 44.57

6 37.63
7 (DR) 51.45

T3 (180 A) 8 (ID)
9

10 (DR) 56.91
T4 (200 A) 11 (ID) 52.91

12 45.01
13 (DR) 64.32
14 (ID) 57.92

T5 (220 A) 15
16
17

DR和ID分别代表了枝晶和枝晶间区域,可以发

现随着电流的增加,枝晶中Fe元素的含量不断增加,

因基体304不锈钢主要元素为Fe元素,高电流导致基

体熔化程度加剧,促使了基体中的Fe元素向涂层中扩

散。表5显示在低电流情况下枝晶间Al元素含量较

少,主要是低电流下熔池的冷却时间变短，使得Al元
素在枝晶处聚集而在枝晶间沉积减少。通过 XRD（图

4)分析以及EDS（表5)分析可知枝晶为富（Fe、Ni、Co）
的FCC相固溶体。通过面扫图和表5可以看出在ID
区Ti元素存在轻微偏析，且微孔内部Ti元素含量较

高,是由于Ti元素熔点比其他元素熔点高,在低电流情

况下，由于熔池温度较低会快速地析出，Ti元素扩散缓

慢偏析于枝晶间处,且 Co的浓度约为 Ti的3倍（表

5），Co元素与Ti元素之间的混合恰值负值较大（-28

kJ/mol)。根据热力学原理，混合恰值越负，越容易形

AI

% 成化合物。结合XRD分析结果,可以推断出ID区域

含有Co,Ti析出相。提高堆焊电流可以使得热效应增
%

强，金属材料流动性增加，促进了组织的均质化过程，
Fe Co

22.82
25.48
32.93
22.65
25.49
22.93
19.98

45.91 18.83
47.55 24.57

17.51
17.19
20.06
13.38 17.30
15.42 19.92

62.02 19.59
15.54 7.91
33.35 17.08

Ni
22.42
21.69
14.96
22.30
22.05
26.59
21.03
23.07
17.23
18.42
21.12
21.65

11.45
7.46

23.46

AI
5.57
0.85
0.37 11.68
5.94 3.08
0.48 7.40
2.20 10.64
4.72 2.82
5.89 6.31
0.59 10.06
4.49 2.67
3.86 4.92
0.32 12.96
3.29 1.72
2.28 4.45
0.63 6.32
2.25 66.84
1.37 24.74

Ti
4.13
6.24

能够明显看出枝晶间(ID)处的微孔得到显著降低。在

涂层表面可以看出存有亮白色和絮状析出物（图10点

16、17所示），通过对其EDS点扫分析如表5,可知其为

Ti元素聚集的析出物。

2.3涂层的截面组织

图11为温度梯度(G)和凝固速率(R)对于晶粒形

貌影响的原理示意,可以发现温度梯度(G)和凝固速率

(R)对枝晶形貌产生较大影响。在基体与液态金属凝

固初期，G/R值达到最大,此时在过冷区域内形成平面

晶。随着凝固过程的进行，G值降低而R值增大，导致
G/R值逐渐减小,这一变化有利于胞状晶的生成。随

着凝固的进一步推进,G/R值继续下降,晶体形貌由胞

状晶转变为柱状晶，最终在涂层顶部形成等轴晶。

HighG/R

Cellularcrystaks
Plane crystals

Rough

vcooling rate(GxR)
itructure

图11G和R对晶粒组织形貌的影响

Fig. 11 Effect of G and R on grain microstructure and morphology
图12~图16分别为不同等离子熔覆电流下高熵

合金涂层截面微观形貌。可以发现电流对于涂层微观
组织影响较大。随着堆焊的电流增加，冷却过程较长，

可以明显看出涂层晶粒尺寸变大。从下部微观形貌图

可以看到涂层与基体之间结合处没有出现裂纹、孔洞

Highc
Tiny

（G/R）struocooling
cture

Columnarcrystals

SolidificationrateR

Equiaxedcrystals

LowG/R
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等缺陷，体现了熔覆层与基体之间具有很好的冶金结
合,且可以看出T1、T2涂层和基体结合处有一条黑色

的融合线，但当堆焊电流升高，T3、T4、T5涂层与基体

间原子扩散形成了致密且连续结合界面，冶金结合性

更突出,由此表明高堆焊电流下的涂层与基体间冶金
结合性优于低堆焊电流。

Columnarcrystals
Fusion.line

(a）底部

Equiaxedcrystals

100 μm 100 μm

(b)中部

图12T1涂层截面组织形貌

Fig. 12Cross-sectional microstructure of T1

100 μm

(c)顶部

Columnarcrystals
Equiaxedcerystals

Substrate Coating

Fusionline

（a）底部

100 μm 100μm

(b)中部
图13T2涂层截面组织形貌

Fig. 13Cross -sectional microstructure of T2

100 μm

(c)顶部

Celluar.crystals

Equiaxed.crystals

Columnar.crystals
100 μm

（a）底部

100 μm

(b)中部
图14T3涂层截面组织形貌

Fig. 14Cross -sectional microstructure of T3

100 μm

(c)顶部

Celluar.crystals Equiaxed.crystals

100 μm
(a）底部

100 μm
(b)中部

图15T4涂层截面组织形貌

Fig. 15 Cross -sectional microstructure of T4

100μm

(c）顶部
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Cellularcrystals
Equiaxedcrystals:

100 μm

(a）底部

靠近衬底的区域（如图12、图13、图15虚线方框

所示）,分布着一些垂直于衬底的暗柱状区域，主要由

于304基体的热导率远高于氩气的热导率导致的，热

流始终垂直于基板，且热流竞争流动及水平方向受到

的限制,导致形成这些深色柱状结构[24]。不同电流下
涂层微观结构呈现了多样化，涂层从下部到上部表现

为胞状晶-柱状晶-等轴晶的转变，原因主要是熔覆层

的温度梯度(G)和凝固速率(R)对晶粒的影响[25]。由
于等离子堆焊时,基体与熔池之间会形成很大的温度

梯度(G),而其融合处的凝固速率（R)极小,导致 G/R

的值无限大，所以在结合面处的晶粒组织为平面晶。
随熔池底部向上,G变小,而R会变大,G/R值变小，晶

体会优先沿着散热较快的方向进行生长，使晶体形状

由平面晶变为胞状晶。在涂层中部,G继续减小,R继

400

350 311.78

300

250

200

150

100

50

0

由图17a可以清楚发现不同堆焊电流下，涂层表

面的平均硬度不同,堆焊电流对涂层的硬度影响较大。

由图4知低电流下Co,Ti相的峰强高于高电流,由于

Co,Ti相能够提高涂层的硬度,导致低电流涂层的硬度
高于高电流。当电流为180A时,T3涂层硬度值最高

为322.77HVo.2而电流增加至200A时,T4涂层硬度

100 μm

(b)中部

图16T5涂层截面组织形貌

Fig. 16Cross -sectional microstructure of T5

续变大，晶体会沿着晶轴两侧进行散热，从而使涂层中

部晶粒组织为柱状晶。在涂层顶部，由于其与空气接

触，出现过冷度现象，凝固速度（R)急剧加快，晶体各方

向的散热速度相近，不再存在择优生长，使熔覆层顶部

形成了致密的等轴晶。当高堆焊电流时，如图14~16，
由于其输入热量较大，导致熔池的冷却时间变长，晶体

生长时间延长,形成尺寸较大的胞状晶。低堆焊电流情

况下，在熔池底部，由于输入热量较低，会形成部分柱状

晶（如图12、图13）。枝晶组织凝固时的热流方向同等离

子体高斯分布的方向存有差异,因此柱状晶在不同区域

中的生长方向并不相同,这会导致在进行多道熔覆制备

涂层时,柱状晶出现不同的生长方向和不同尺寸。

2.4涂层力学性能

图17为涂层表面硬度和截面的硬度分布。

350
322.77

298.02

T1 T2

(a)表面硬度

图17涂层表面硬度和截面硬度分布

Fig. 17 Surface hardness and cross -sectional hardness of coatings

值最低，为235.67HVo.2，由于较高的电流也就意味着

较多热量的输入，使得涂层冷却时间延长，晶粒尺寸有

足够的时间长大,由Hall-Petch公式可知，晶粒尺寸越

大材料的硬度越低[26]。但是,当电流增大到220A时，
T5涂层的硬度高于 T4,是由于电流过大使得更多的基

体元素扩散到了涂层中，如Fe等元素（如表3所示），

100μm

(c)顶部

T1
300

268.36
235.67

T3 T4

T2250
T4

13

200

150F

100
T5 0

T5

Coating

0.5
Distance from the surface/mm

（b）截面硬度分布

HAZ

1.0 1.5

Substrate

2.0 2.5
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能够有效地提高涂层硬度[27]
由图17b可以发现涂层可以分为熔覆区和热影响

区两部分,且涂层的硬度明显高于基体。T1涂层的硬

度是约为基体硬度的2倍,随着电流的增加,涂层的硬

度逐渐降低，当电流高于180A时,可以看出T4、T5涂

层硬度变化相对于稳定，没有出现大幅上升和下降的

情况。合金中Al、Ti等大原子半径元素的加人促使晶

格畸变和固溶强化，从而提升硬度，但是提升幅度不

大，由XRD可知FeCoNiAITi高合金主相为韧塑性较

好但硬度较低的 FCC 相,且FCC相有较多滑移方向，

使涂层硬度偏低[28]
2.5涂层耐磨性能

图18为涂层室温下的摩擦系数曲线和平均摩擦

系数。可以发现涂层磨损大致分为磨合阶段以及稳定

磨损[29.3012个主要阶段（图18a）。开始时，由于试件均
经过抛光处理,摩擦系数均较小。T1、T2涂层在磨合阶

0.5

0.4
T4

0.3

0.2

0.1

0

图19为台阶仪测得的涂层磨痕截面轮廓二维形

貌。可以发现在磨痕的边缘处存有明显的凸起，这是

由于摩擦磨损过程中SiN4材质的对磨球(2500~2800

8
6

4

ur/qdea

2

0

-2

-4

-6

-8
0

图19涂层磨痕截面轮廓二维形貌

Fig. 19 2D morphology of wear track profile of coating

MaleriadsProdeclion

段时摩擦系数发生了急剧上升，在磨合阶段后期一段

时间大于稳定磨损阶段的摩擦系数。但当堆焊电流较

大时,T3~T5涂层摩擦系数上升较为平缓,这主要是因

为在低电流下涂层的表面孔隙率较高（图5所示），使

得涂层在磨合期会产生较大摩擦系数。在磨合初期

时，涂层摩擦系数会存有一段平稳期，产生这种现象主

要是涂层合金中含有Al、Ti元素，Al元素能够在空气

中与氧气反应生成耐磨的氧化釉层（Al,O,）,并且Ti元
素也能够与氧气反应生成致密的TiO,薄膜,这些氧化

层能够在磨损前起到很好的润滑效果[31.32]来有效降低
摩擦系数，当这层薄膜发生破环后，摩擦系数会急剧上

升,最终达到稳定磨损阶段。在稳定磨损阶段时，稳定

磨损后的平均摩擦系数如图18b所示,可以发现T1涂

层的摩擦系数最高,为0.400,T2涂层的摩擦系数最低，

为0.319。T3、T4和T5涂层的摩擦系数分别为0.362、

0.384和0.348。
0.5

T2 T1

T5

T3

1

10

Fig. 18 Friction coefficient curves and average friction coefficient of the coatings

T3
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T1

T2

0.5
Lateral position/mm
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0.2

0.1

0
20 30
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（a）摩擦系数曲线

图18涂层的摩擦系数曲线和平均摩擦系数

T4

1.0

0.3840.362

0.319

40 50

1.5 2.0

0.348

60 T1

HVo.1)与涂层的硬度相差太大,并对涂层表面产生挤

压，导致磨痕边缘处产生了塑性形变，这是较软材料摩

擦磨损时的特有表现。

图20为涂层磨损后的磨痕深度、宽度和磨损率数

据变化图。可发现磨损率呈现先下降后上升规律，在

低电流的情况下磨损率较高，且磨痕深度和磨痕宽度

较大,T1涂层的磨痕深度最大7.344μm，而当电流高于

160A时,T3～T5涂层磨痕深度和宽度均得到了明显的

下降,T3涂层的磨痕深度最小，仅为2.144μm。T3涂

层的耐磨损性能表现最佳，磨损率仅为3.83×10-6

mm²/（N·m）,其次为T5 涂层,磨损率为8.16×10-6
mm²/（N·m）,耐磨损性能表现最差的为 T1 涂层,其
磨损率为3.44×10-5mm²/（N·m），约为T3涂层的9
倍。T3涂层表面硬度最高,较高的硬度能够很好地抑

制塑性变形的产生。但是，在较低堆焊电流情况下，

T2

（b）平均摩擦系数

T3 T4 T5
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T1、T2涂层的硬度较高但是其耐磨性相较于高电流差，

可能是因为等离子堆焊时，电流较低致使涂层内部孔

隙率较高，使得涂层内部易出现应力松弛现象[33],对涂
层的耐磨性能产生不利影响[34]

0.8 8

0.7
0.6

0.5
0.4

0.3
0.2

0.1

图20涂层磨损后的磨痕深度、宽度和磨损率
Fig. 20Wear track depth, width and wear rate of the coatings

为了探究涂层的磨损机理，利用电子扫描显微镜

(SEM)对涂层磨痕表面进行表征,如图21为磨痕的微

观形貌图。可发现涂层由于受到了高的接触压力表面

发生了塑性变形,磨损表面上存在有明显的凹痕。相

较于其余堆焊电流,T3涂层的磨痕较为光滑且磨痕较

浅,主要是T3涂层显微硬度较高,能够有效地抵御对

磨球对涂层的塑性变形,相比之下,T4、T5涂层次之。
4.0 T1和T2涂层的磨损表面被破环得较为严重且磨痕较Wear track depth

Wear track width
Wearrate

6

2

0

深,且表面上存在较多粘接层，以及较为严重的翘起和
剥落现象,而T3、T4、T5涂层磨痕处的翘起和剥落较

少,这表明了涂层都经历了黏着磨损。并且每个磨损

表面存有一些碎片和犁沟,这都是磨粒磨损的标志[35]。
与此同时,在磨损过程中,对磨球和涂层会由于相互磨

0.5 损发生碎屑脱落并附着在磨损表面,进一步增大了涂

0 层的摩擦系数,从而加剧了磨粒磨损，导致磨损程度进
T1 T2 T3 T4 T5

一步加剧。综上所述,可以推断出 T1、T2涂层主要的

磨损机制为黏着磨损为主的黏着磨粒复合磨损，而高

堆焊电流下,T3、T4、T5涂层磨损机制为磨粒磨损为主

的黏着磨粒复合磨损。因此,得出在室温下涂层的耐

磨性能 T3>T4>T5>T2>T1。

Sheet warpage

Peeling area Grind
Sheet warpage

Furrows

20μm

(a) T1

Furrows

Peeling area Sheetwarpage
20μm

(b) T2

20 μm

(c) T3

Crack

Sheet warpage

Furrows

Furrows20 um
(d) T4

图21涂层磨损表面的SEM形貌

Fig. 21Worn surface SEM morphology of coatings
2.6涂层拉伸性能

如图22为室温环境下的涂层的工程应力-应变曲

线和加工硬化率曲线,拉伸数据见表6。由图22a可以

发现随着堆焊电流增加,涂层的工程应变得到提升,主

要原因是较低堆焊电流制备而成涂层中Ti元素在晶界

处偏析,加剧了晶界处应力集中，使得晶界处容易产生

微裂纹,从而导致了塑性的降低。由表6可知,T5涂层

20μm
(e) T5

的塑性表现最好，伸长率达到了33.70%，但是其抗拉强

度和屈服强度表现较低,分别为778MPa和414MPa；
而T1涂层韧性最差,断后伸长率仅为3.07%,基本没

有塑性变形阶段,并在较短时间内失效,但其具有较高

的屈服强度为883MPa,其快速失效的原因可能由于其

内部的孔隙率较高，在拉伸时容易产生应力集中。T3

涂层则表现出较为优异的综合拉伸性能，屈服强度和
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抗拉强度分别为594MPa和948MPa，伸长率为

26.61%,展现出较好的韧性和塑性。
由图22b可以看出T2～T5加工硬化响应表现得较

为明显,说明涂层在拉伸断裂前进行了较多的位错累

计[36],而T1涂层的加工硬化曲线几乎为一条竖直线，
没有表现出加工硬化现象。硬化率值T2>T3>T4>T5>

T1,涂层的硬化指数越高,表明在塑性变形过程中表现

较高的硬度和强度,且有效的吸收在塑性变形中产生

的能量,使得塑性变形能力及延展性突出[37]。T2 涂层
1200

1000

800F

600

400

200

0

表6涂层拉伸数据
Table 6 Tensile performance data of the coatings

Samples Yield strength/MPa Tensile strength/MPaElongation/%

T1 883

T2 744

T3 594
T4 569
T5 414

图23~图27为T1~T5涂层在室温条件下的拉伸

断面微观形貌。可以观察到随着堆焊电流的增加，断

口处的韧窝数量、尺寸和深度均有所增加，而韧窝尺寸

越大、数量越多代表材料的韧塑性越强。出现这种现

象可能是与较高的堆焊电流导致涂层的微观结构发生

的加工硬化曲线可以明显分为3个阶段：第1阶段加

工硬化率显著降低,此时涂层从弹性转换为屈服阶段，

位错滑移处于主导地位；在第2阶段斜率变缓,加工硬

化率变化较为平缓,涂层屈服后转变为塑性变形阶段；
第3阶段涂层的加工硬化指数急剧下降直至断裂失

效。加工硬化的发生主要归因于涂层内部的Co,Ti沉
淀相在变形过程中，能够起到阻碍位错的发生以及晶
格缺陷间的相互作用，有效地稳定硬化值使得抗拉强

度不断提高。
20000F

T2 T3T1

5 10 15 20 2530
Engineering strain/%

（a）工程应力-应变曲线

图22涂层的工程应力-应变曲和加工硬化率曲线
Fig. 22 Engineering stress-strain curves and work hardening rate curves of the coatings
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（b）加工硬化率曲线

变化有关：一是高电流能够有效减少涂层内部的孔隙

率以及促进涂层内部的组织均匀化；二是能够降低涂

层内部的残余应力，进而起到促进涂层展现出较高韧

性的作用。其中T1涂层(图23低倍图所示)的断口未

表现出颈缩现象,而 T2~T5涂层的断口则显示出明显

的颈缩（图24～图27低倍图所示），表明这些涂层在拉

伸过程中经历了显著的塑性变形。从图23～图27高

倍放大图可以看出,T1和T2涂层的断口均存在沟状

裂纹特征,T1涂层的断口处未发现韧窝,而是存有众多

解理面,表明了其断裂机制主要为脆性断裂；相较之

下,T2涂层的断口显示出一些浅韧窝（图24高倍图虚

线圈所示）,表明其断裂机制具有一定的韧性特征。在

T3、T4、T5 涂层的断口处，可以观察到大小不一的撕裂

20 25 30 35 40
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Fig. 23 Tensile fracture microscopic morphology of T1

50um

图23T1涂层拉伸断口微观形貌
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Fig. 24 Tensile fracture microscopic morphology of T2
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Fig. 25 Tensile fracture microscopic morphology of T3
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Fig, 26 Tensile fracture microscopic morphology of T4
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图26T4涂层拉伸断口微观形貌
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Fig. 27Tensile fracture microscopic morphology of T5

韧窝以及大量孔洞，表明涂层在拉伸过程中受到拉应

力作用并发生断裂，揭示其断裂机制为典型韧窝聚集

型的韧性断裂。断口的微观组织分析显示,韧窝底部

分布有细小的氧化物颗粒，这些颗粒能够为微裂纹提

供多个成核位点。T5涂层的韧窝尺寸最大且数量最

多,表明在室温环境下T5涂层的塑性变形能力最强。

3结论

（1)堆焊电流的变化并不会改变FeCoNiAITi高

50μm

图27T5涂层拉伸断口微观形貌

合金堆焊层的物相组成,主要由典型的FCC 固溶体相及

Co,Ti析出相组成。随着堆焊电流的增加,涂层表面孔隙

率减小、枝晶间Ti元素偏析程度得到降低且晶粒尺寸明

显变大。涂层与基体冶金结合性突出，从涂层底部到顶
部,堆焊层晶粒组织形貌依次为胞状晶、柱状晶、等轴晶。

(2)堆焊电流对于涂层的表面显微硬度及截面硬

度分布有着显著的影响，不同堆焊电流下制备的涂层

显微硬度明显高于基体。堆焊电流为180A时,T3涂

层表面硬度最高为322.77HVo.2,且截面硬度变化相对

10 μm



6S Vol.58No.4Apr.2025 MaderialsProleclion

稳定,这是由于高熵合金的固溶强化和硬质相(Co,Ti)
析出综合作用。

(3)随着堆焊电流的增加涂层磨损率呈现先下降

后上升的趋势。T3、T4、T5涂层磨损深度较浅，且具有

较为光滑的磨损表面，涂层的磨损机制为磨粒磨损为

主的磨粒黏着复合磨损,其中,T3涂层的磨损率最低为

3.83×10°mm²/（N·m）；而T1、T2涂层的磨损深度较
深,磨损机制主要为以黏着磨损为主、磨粒磨损为辅的

复合磨损形式,表现出较差的耐磨性能。

（4)堆焊电流严重影响着涂层的抗拉性能,T1涂

层断裂方式为脆性断裂,其抗拉性能最差,而 T2～T5

涂层的断裂方式均为韧塑性断裂,T2 的加工硬化指数

表现最高。并且随着堆焊电流的增加，涂层的塑性得
到加强,但是其屈服强度显著降低。综上所述,当堆焊
电流为180A时,T3涂层在既能够获得优异的耐磨损

性能同时也能够保持有较好的强韧性。
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