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摘 要: 由磨损造成的材料表面损失是农业、矿山、土方设备等机械零件面临的主要问题。通过堆焊技术在基

体上堆焊具有优异耐磨性能的堆焊合金,可以显著延长或提高机械零件的使用寿命。铁基堆焊合金相比于镍基

和钴基具有成分变化范围宽,性能调控容易,价格低廉等优点,因而受到广大学者的关注。对铁基堆焊合金表面

涂层耐磨性的研究进展进行了综合评价,着重从成分设计、化合物掺杂以及后处理工艺3个方面对铁基堆焊合金

耐磨性能强化途径进行了概述,并对其发展方向提出了一些看法,希望对今后关于堆焊合金耐磨性能工作的开展

具有一定的指导意义。
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0 引 言

金属作为国民经济、人民日常生活、国防工业以及

科学技术发展必不可少的基础材料和战略物质,被广

泛应用于农业、矿山、土方设备等领域的各种工程部件

中。然而,随着材料服役时间的增长,工件不可避免的

会出现失效的现象[1]。其中,磨损是工件失效的主要

原因[2-3]。磨损的发生,不仅严重影响着工件的精度、
性能和寿命,降低其可靠性和安全性,同时还增加了材

料和能量的损耗,这对于工业的发展十分不利[4-6]。
堆焊技术可以实现母材和耐磨合金层的冶金结

合,因其 经 济 优 势 和 高 的 生 产 效 率 而 得 到 广 泛 应

用[7-8]。在堆焊材料的选择上,主要有铁基、镍基和钴

基三大类合金。铁基堆焊合金相比于镍基和钴基成本

较低且应用广泛,因而受到广大学者的关注。基于堆

焊技术制备的铁基合金表面涂层具有优异的硬度和耐

磨性能,不仅可以强化工件表面的抗磨损能力,还可对

工件因磨损而导致尺寸和形状变化的表面进行修

补[9-10]。并且,合金表面涂层的存在使得工件表面性

能显著提升,增加了其使用寿命,大大延长了工件替换

周期以及降低成本,这对于企业生产提高产品竞争力

具有重大意义[11]。
在合金的耐磨层中,碳化物、氮化物以及硼化物是

其主要硬质强化相。这些强化相大量存在于耐磨层组

织中,以增强合金的硬度和耐磨性能[12-13]。然而,当初

生硬质相尺寸较大或质地硬而脆时,易从基体中开裂

剥落,降低合金的强化效果[14]。在此基础上,通过添

加合金元素细化碳化物、氮化物以及增韧硼化物,可改

善其抗开裂剥落性能,但仍存在硬质相尺寸不均匀现

象[15]。因此,在提高硬质相耐磨性和韧性的同时,进
一步细化其组织并改善其尺寸均匀性,成为突破铁基

堆焊合金应用领域瓶颈问题的关键。
如何调控、优化堆焊层的组织结构,增强和提高合

金硬度和耐磨性能,国内外研究学者对铁基堆焊合金

进行了大量的研究。本文在大量阅读相关研究资料的

基础上,着重从成分设计、化合物掺杂以及后处理工艺

三个方面对铁基堆焊合金耐磨性能强化途径进行了概

述,并对其发展方向提出了一些看法,希望对今后关于

堆焊合金耐磨性能工作的开展具有一定的指导意义。

1 成分设计

铁基堆焊合金主要是以Fe-C元素为基础,再添加

其他元素形成的多元合金。目前,典型的Fe基堆焊合

金系主要有Fe-C-Cr系合金、Fe-Cr-B系合金、Fe-C-
Mo系合金等,对应的合金成分见表1所示。在这些基

本合金系里面,通过添加其他合金元素,如Ti、Nb、V、
Cr、Mo、B、N等,形成碳化物、碳氮化物、硼化物等耐磨

强化相,使基体的硬度、耐磨性、韧性等性能得到显著

提升,从而达到合金的使用要求。
1.1 基本合金系

Fe-C-Cr系合金,也被称为高铬铸铁,是一种典型

的铁基堆焊合金,C、Cr含量较高。值得注意的是,C
是强化Fe-Cr-C系合金抗磨损性能的主要组元之一,
它的作用主要是与合金中的其他元素如Cr、B、Nb、
W、V等发生反应生成 MC、M3C、M7C3 和 M23C6 型碳

化物。碳化物类型不同主要与合金中Cr/C的比值有
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关,其中 M7C3 是高铬铸铁成分范围内的主要碳化物,
这些具有较高硬度的碳化物通常以弥散的形式分布于

堆焊层中,提升堆焊层的耐磨性[18-19]。当合金中C和

Cr的含量发生变化时,Fe-Cr-C合金表现出亚共晶、共

晶和过共晶形态[20]。目前,Fe-Cr-C系合金广泛应用

于各类耐磨部件的表面修复、强化领域,有较为可观的

发展前景。

表1 Fe-C-Cr、Fe-Cr-B、Fe-C-Mo系合金的化学成分(%(质量分数))
Table1ChemicalcompositionofFe-C-Cr,Fe-Cr-BandFe-C-Moalloys(wt%)

合金系 主要合金元素

Fe-C-Cr[16] C Mn Si Cr Ni Nb V Mo Fe
1.0~2.5 ≤2.0 ≤2.0 6.0~18.0 <1.0 10.0~15.0 <1.0 <0.5 Bal.

Fe-Cr-B[17] C B Cr Mn Si Ni Cu Mo Fe
0.11~1.05 0.01~2.753.85~19.500.24~1.25 0.29~1.22 0.09~2.32 0.01~2.00 0~0.51 Bal.

Fe-C-Mo[16] C Ni Mn Mo Si V P,S Fe -
1.0~2.5 0.1~0.5 1.72~2.00 15.0~20.0 1.5~2.0 5.0~10.0 <0.035 Bal. -

  Fe-Cr-B系合金是在高铬铸铁基础上发展起来的

一种合金,具有更好的淬硬性和淬透性[21]。B作为一

种间隙原子,它和C有相似的作用,能够与其他合金元

素形成硼化物,具有较高的硬度,可以显著提高堆焊层

的硬度[22]。另外,B还可以替换部分C固溶到碳化物

中形成硼碳化合物,间接的增加堆焊层的硬度。国内

外正在开发或研究的高硼铁基耐磨合金主要用于耐磨

材料,以高B含量为主要特征,形成高体积分数的耐磨

相,同时含有一定的合金元素如Cr、Mn、Ni等,生成高

硬度的 M2B共晶硼化物。
Fe-C-Mo系合金是一种新型的铁基堆焊合金,熔

覆金属中用 Mo元素替代Cr元素,可促进在合金中生

成大量碳化物,提高材料表面硬度和韧性。Mo在堆

焊层中以多种方式存在,一部分溶解在奥氏体中,提高

共析转变温度,细化奥氏体枝晶,使奥氏体加快转变成

马氏体,大部分与Cr形成复合碳化物,少量分布在堆

焊层中具有弥散强化作用[23]。
1.2 合金化

Ti是强碳化物形成元素,不仅可以与表层合金中

的C结合形成高硬度的粒状碳化物,而且还能细化晶

粒。Michał等[24]指出给定量的Ti元素对Fe-Mo-B-C
合金组织结构的形成过程具有强烈影响。初生TiC相

(暗相)弥散分布于Fe(Mo,B)2 晶粒的中心区域,促使

晶粒显著细化(平均晶粒尺寸接近5μm)以及形状更

加等轴化(如图1),其耐磨性相比原始基体可提高1.2
倍。除此之外,其还能促进其它碳化物的析出。在Fe-
Cr13-C-Nb堆焊合金中加入Ti元素后,Ti比Nb对C
具有更大的亲和力以形成TiC,并由此作为复合碳化

物的形核位置,促进Nb和Ti复合碳化物的析出。并

且,随着Ti含量逐渐增加,碳化物变得细小且弥散分

布,使得组织细化,合金的耐磨性得以提高[25]。
Nb属于强碳化物形成元素,可与C形成 NbC,

NbC具有高的热稳定性以及与铁基堆焊合金相近的

密度,利于其在组织中均匀分布,提高组织和性能的均

匀性[28]。当NbC弥散分布在奥氏体晶界上时,可阻

止奥氏体晶粒长大,细化晶粒,提升熔覆金属的硬度和

耐磨性能[26-27]。在研究Nb元素对共晶Fe-Cr-C堆焊

合金耐磨性和拉伸性能的影响时,Liu等[29]指出 Nb
元素的添加会优先形成 NbC,然后形成初生(Fe,
Cr)7C3 碳化物。通过对NbC与(Fe,Cr)7C3 的晶格失

配度计算表明,NbC可以作为细化Fe-Cr-C硬面堆焊

合金中初生(Fe,Cr)7C3 碳化物的异质核心(如图2所

示)。在研究合金磨损行为随磨损条件的变化规律时,
Yu等[31]指出当橡胶轮与合金表面接触后,会先产生

一个完全磨损区域,枝晶奥氏体被微切削,NbC及共

晶碳化物发生剥落;其次还会产生一个弱磨损区域,合
金沿磨损方向发生轻微的切削和犁削。另一方面,
Huang等[30]尝试同时改变Nb、Cr和C元素的含量研

究对堆焊合金组织和性能的影响,发现随着堆焊材料

中Nb、Cr和C质量分数的增加,合金的耐磨性能先增

加到最大值(基材的5.7倍),随后开始降低。然而,合
金的耐磨性与Nb、Cr和C元素具体成分占比的关系

并没有得到进一步论证,还需进一步完善。

图1 Ti合金化前后合金的显微组织:(a)原始基体组
织形貌;(b)添加Ti后的组织形貌[24]

Fig.1Themicrostructureofsurfacingalloybefore
andafterTialloying:(a)themorphologyof
theoriginalmatrix;(b)microstructureafter
addingTi[24]

V能促进二次碳化物在固态相变过程中析出,使
得V合金化电渣高铬铸铁堆焊层在不进行焊后热处

理的情况下可获得良好的耐磨性[32-33]。另一方面,热
力学分析揭示了V在基体和碳化物之间的分配,这有

效地增加了耐磨性[34]。因此,V对碳化物的微观结构

和立体特征的双重影响使其成为高铬铸铁硬面合金化

的明智选择。Wang等[35]研究了 V对电渣堆焊高铬
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铸铁堆焊层组织和耐磨性的影响。结果表明,V与C
的亲和力比Cr强,V可以取代 M7C3 中的一部分Cr,
随着V含量增加,M7C3 型碳化物化学成分将发生变

化(如表2所示);当V含量从0增加到1.5%时,硬度

和耐磨性提高(如图3)。但当V含量为2.32%时,初
生奥氏体降低了堆焊层的硬度和耐磨性。另有研究表

明,V 在 Fe-B合金中还有细化 Fe2B的作用,使得

Fe2B相中的微裂纹数量减少并最终消失,并随着V含

量的增加,堆焊合金的硬度呈现先升高后降低的趋

势[36]。但是,Çömez等[37]指出,V的添加对Fe-Cr-C
合金耐磨性影响不大,反而对耐蚀性有显著的提升作

用,加入V后,其耐蚀性可提高3~4倍。

图2 Nb合金化Fe-Cr-C堆焊合金的显微组织;(a)原始基体组织形貌;(b)添加Nb后的组织形貌;(c)Nb合金
化前后碳化物的尺寸大小统计[29]

Fig.2MicrostructureofNballoyedFe-Cr-Csurfacingalloy:(a)theoriginalmatrixmorphology;(b)thestruc-
turemorphologyafteraddingNb;(c)sizestatisticsofcarbidesbeforeandafterNballoying[29]

表2 不同V含量下HCCI堆焊层中碳化物的化学成

分[35]

Table2Chemicalcomponentofcarbidesin HCCI
hardfacinglayerswithdifferentV[35]

Hardfacinglaryer M7C3 MC
3.6C-20Cr-Fe (Cr4.7Fe2.3)C3 -

3.6C-20Cr-Fe-0.83V (Cr4.6Fe2.2V0.2)C3 -
3.6C-20Cr-Fe-1.50V (Cr4.5Fe2.1V0.4)C3 -
3.6C-20Cr-Fe-2.32V (Cr4.4Fe2.1V0.5)C3 (Cr0.23V0.77)C

图3 HCCI堆焊层硬度和磨损体积损失的变化[35]

Fig.3Changesinthehardnessandwearvolumeloss
ofHCCIhardfacinglayer[35]

Cr元素对铁硼合金性能的改善具有重要作用。
在铁硼合金中,Fe2B晶格由于沿[002]方向弱的B-B
键,使得其具有固有脆性[14]。在磨粒磨损过程中,
Fe2B由于与磨粒的相互作用而易于断裂和破碎,这对

Fe-B铸造合金的耐磨性极为不利[38]。Kocaman等[39]

系统的研究了Cr元素对铁硼合金磨损行为的影响。
堆焊层的耐磨性与Cr含量存在直接关系,随着Cr含

量的增加,组织间的碳硼化物含量相应增加,硬度值增

大,磨损率减小。Cr合金化的优势在于,其不仅能够

提升堆焊层的硬度和降低磨损率,还能有效改善硼化

物的韧性。研究表明,Cr原子倾向于聚集在Fe2B晶

粒中,促使Fe2B形成了细的层状结构,诱导裂纹扩展

发生转向,并消耗更多的能量,在不牺牲硬度的情况下

可使合金的断裂韧性提高近38.5%,从而有效的降低

其脆性[40]。

Mo可以与C形成 M2C或 MC碳化物,其尺寸更

小,体积分数更低[15]。此外,Mo还可作为碳化物稳定

剂溶解在 M7C3 碳化物中,并形成富钼共晶相,从而增

加高铬铸铁的硬度[41]。Liu等[42]系统的研究了Mo含

量对堆焊合金耐磨性的影响。合金的耐磨性并不完全

受 Mo含量的控制,而是直接取决于初生 M7C3 碳化

物的体积分数。随着 Mo含量的增加,初生碳化物的

含量会达到极值(如图4),当 Mo含量增加到超过

1.35%时,耐磨性不会显著增加(如表3)。

图4 用XRD和金相法分别测定了堆焊合金中碳化
物的体积分数[42]

Fig.4Volumefractionofcarbidesinthedeposited
hardfacingalloysdetermined by XRD and
metallography,respectively[42]
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表3 不同 Mo含量堆焊合金的磨损性能[35]

Table3Thewearlossofhardfacingalloyswithdif-
ferentMocontents[35]

Samples
Volumelossof

eachspecimen/mm3
Averagevolume
loss/mm3

Mo-free 0.031 0.025 0.020 0.029
Mo1.35 0.012 0.011 0.014 0.012
Mo2.70 0.013 0.017 0.010 0.013
Mo4.16 0.008 0.010 0.017 0.012
Mo5.41 0.013 0.011 0.012 0.012

  B可与铁基堆焊合金中的Fe等元素形成 M2B型

硼化物,M2B的硬度可达2010HV,远高于碳化物[43]。
并且,B作为合金元素应用于工业领域,可节省和替代

一些贵重元素。因此,以硼化物作为耐磨骨架来替代

碳化物形成耐磨材料是值得期盼的。Purba等[44]系统

研究了B(0~3.0%(质量分数))对高Cr基高铬基多元

白口铸铁组织和磨料磨损性能的影响。在低载荷下,
由于 M2(C,B)的体积分数较高,材料的耐磨性得到提

高。但在高载荷下,由于初生相 M7C3 或 M7(C,B)3
的断裂韧性较低,从而降低了材料的耐磨性。Günen
等[45]指出,通过对铁基A286高温合金进行渗硼处理,
可使合金表面形成由FeB、Fe2B、CrB、NiB、Ni4B3 组成

的多元渗硼层,渗层的硬度和厚度随着渗硼温度和渗

硼时间的的变化,分别为1498~1961HV 和20~
130μm。由于表面硬度的提高,所有渗硼样品在环境

空气和3.5%氯化钠中都表现出比未经处理的合金更

低的摩擦系数和更高的耐磨性。

N作为间隙固溶原子,在铁基合金中可以与其他

合金元素相互作用形成碳氮化物,细化 M7C3 碳化物,
提高堆焊合金硬度以及耐磨性[46-47]。Wang等[48]通过

向过共晶Fe-Cr-C-Ti-Nb涂层添加N证明了这一点,
(Ti,Nb)(C,N)存在于初生 M7C3 碳化物内部,两者结

合紧密,晶面的错配度为6.15%,表明涂层中优先析出

的(Ti,Nb)(C,N)是初生M7C3 碳化物的异质形核核

心,从而细化了初生 M7C3 碳化物。除此之外,Smith
等[49]还发现通过向不锈钢中添加高达0.5%(质量分

数)的N,可提高硬质相析出的体积分数和基体的应变

硬化率,在350℃下,所得合金性能与Stellite6相当。

2 化合物掺杂

在化合物掺杂方面,主要有稀土氧化物和陶瓷颗

粒。稀土元素,如Y、Ce、La等,因其特有的物理化学

性质,已在铁基合金中得到广泛的应用。向合金中添

加稀土氧化物可细化晶粒、减少杂质等作用,从而改善

合金的强度、硬度等性能[50-51]。另一方面,在金属基合

金粉末中添加陶瓷材料可增强工件的性能,如耐磨性、
导热性、材料韧性、耐蚀性、绝缘性等,显著提高工件在

各种恶劣条件下的可用性[52-53]。目前在金属基合金粉

末中常添加的陶瓷粉末有 WC、TiC、VC、NbC、Cr3C2、
B4C等碳化物,TiN、AlN等氮化物,TiB2、ZrB2 等硼化

物,Al2O3、ZrO2 等氧化物[54]。添加不同陶瓷粉末及

陶瓷粉末与合金粉末配比可以给堆焊层带来不同强化

效果,这使得研究陶瓷材料改性堆焊层组织性能具有

重要意义。

图5 接口模型的示意图结构。(a)Nb-Y,(b)C-Y,(c)Nb-O1,(d)C-O1,(e)Nb-O2,(f)C-O2和(a')~(f')
界面模型俯视图[58]

Fig.5SchematicimagesofYAlO3(001)/TiC(100)interfacemodels:(a)Y-C;(b)Y-Ti;(c)O1-C;(d)O1-Ti;
(e)O2-C;(f)O2-Timodeland(a')-(f')theirtopviewsrespectively[58]

2.1 稀土氧化物
稀土氧化物 Y2O3 具有优异的物理和化学性质,

在细化晶粒、控制不均匀晶粒生长等方面的作用已经

成为人们 研 究 关 注 的 热 点。在 实 验 研 究 方 面,Liu

等[55]研究发现,在过共晶Fe-Cr-C涂层中同时加入纳

米Y2O3 和Ti可形成TiC和Y2O3,Y2O3 促使TiC颗

粒增加并离散分布,这些大量分散的TiC颗粒可以进

一步充当初生 M7C3 碳化物的非均形核核心,对初生
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M7C3 碳化物的细化和均质化起促进作用。Jin等[56]

研究发现,Y含量对 Mo2FeB2 熔覆层组织、相组成、硬
度和耐磨性具有重要影响,当Y含量为2%时,熔覆层

中硬相分布均匀且 Mo2FeB2 相晶粒细化效果显著,此
时熔覆层的耐磨性较好,与烧结试样相当。在理论研

究方面,Shi等[57]采用第一性原理计算方法对YAlO3
(001)/TiC(100)界面结构和能量进行了计算,添加

YAlO3 添加剂后,TiC增强耐磨涂层和其他功能陶瓷

的致密化和力学性能有望得到显著改善。在此基础

上,Shi等[58]还研究了 YAlO3/NbC非均相形核界面

特征,YAlO3(001)面与NbC(100)面能形成稳定的界

面结构(如图5所示)。在透射电镜中观察到两者结合

紧密(如图6所示),证实了 NbC可在YAlO3 周围生

长。因此YAlO3 可以作为 NbC的有效异构核,并对

其进行细化。

图6 铁基堆焊合金的TEM图像;(a)水滴状粒子的明场图像,(b)枣核状的暗场图像,(c)环状的SADPs[58]

Fig.6TEMimagesofFe-basedsurfacingalloy:(a)brightfieldimageofthedrop-shapedparticle,darkfieldimages
andSADPsofthecore(b)andannulus(c)[58]

  向合金中适量加入CeO2,可以对堆焊层中的组织

和晶粒起到明显的细化效果,改善堆焊层的耐磨性。
Singla等[59]系统地研究了CeO2 含量对铁基合金力

学、显微组织和摩擦学性能的影响,随着稀土氧化物含

量的增加,碳化物的体积分数也有所增加,其耐磨性也

得到增强。统计回归模型表明稀土的最佳用量小于

6%时,抗磨损性能最优。其微观机理为:Ce掺杂促使

体系中的电子进行从新分布,形成更稳定的化学键,从
而提高 M7C3 碳化物的塑性和韧性,增强了其耐磨性

能[60]。
La是典型的晶界偏析元素和表面活性元素,其钉

扎作用可以抑制晶粒的生长,达到细化晶粒的效果。
不仅如此,它可以提高涂层或复合材料的均匀性和表

面硬度,从而获得良好的摩擦性能。Wang等[61]系统

地研究了La2O3 含量对Fe基合金复合镀层组织和性

能的影响,当弥散分布的La2O3 含量为1%时,晶粒得

到细化,硬度提高到基体材料的3.1倍,磨损损失降低

27.7%,复合涂层磨损面损伤较小。然而,针对稀土元

素改性基堆焊合金耐磨性的相关研究,主要集中在Y
掺杂和Ce掺杂,关于La2O3 对Fe基堆焊合金耐磨性

的相关研究还较欠缺,有待进行进一步深入的研究。
2.2 陶瓷颗粒相

在碳化物颗粒方面,WC是目前研究的热门陶瓷

材料,由于其具有高硬度、耐磨性、耐高温等良好性能,
常常作为金属基复合涂层的增强材料。大量研究表

明,熔覆层的耐磨性与 WC的含量有很大关系。Xia
等[62]指出,随着 WC含量的增加,晶粒组织明显细化,

平均显微硬度由349.0HV提高到482.1HV,熔覆层

的硬度和耐磨性显著提高。Wei等[63]进一步指出,涂
层显微硬度在 WC 含量为16%时达到峰值826.2
HV。WC对熔覆层耐磨性的强化机理主要表现在:首
先,焊层中溶解的 WC颗粒会抑制胞状晶、等轴晶和少

量短柱 状 晶 包 围 的 粗 柱 状 晶 的 生 长,细 化 组 织 晶

粒[64];其次,WC诱使生成主要强化相Fe3W3C,增强

了基体耐磨性[64-65];第三,WC中的 W 元素溶解引起

固溶强化[66]。

图7 涂层微观组织(a)0.4wt%C(b)0.8wt%C(c)
1.2wt%C(d)1.4wt%C[67]

Fig.7 Microstructureofcoatings:(a)0.4wt%C;
(b)0.8wt%C;(c)1.2wt%C;(d)1.4wt%
C[67]

NbC由于其高硬度、优异的耐磨性而被普遍用作

增强材料。并且,NbC的密度与铁基涂层相近,可促
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进NbC在涂层中均匀分布。Zhao等[67]研究了 NbC
与耐磨性的关系,NbC的分布和形态受C含量影响

(如图7所示),当C含量为1.2%时,NbC为颗粒状和

小棒状,使得基体具备更高的硬度(58HRC)和耐磨性

(0.27/Ncm2)。Xi等[68]也发现NbC颗粒形貌对耐磨

性影响较大,十字形NbC颗粒试样的耐磨性要优于矩

形NbC颗粒。Cao等[69]通过激光熔覆工艺制备了

NbC熔覆层,颗粒状NbC会部分分解,并以网状或羽

毛状再次析出,沉淀在未分解的 NbC颗粒表面,对耐

磨性具有明显的促进作用。
TiC由于具备优异的硬度和高温稳定性而成为复

合涂层的理想材料。Xiao[70]等指出TiC-Fe金属陶瓷

涂层具有887.5HV的显微硬度,在10N和25N处

的磨损率分别降低40%和60%,对重载荷的敏感性也

明显降低。
在氮化物颗粒方面,TiN具有高的硬度、化学稳定

性、耐磨性和耐高温性,已被广泛用作坚硬耐磨的材

料。Chu等[71]制备了不同比例TiN/Fe基非晶复合涂

层,发现15%TiN/Fe基非晶复合涂层性能最稳定,耐
磨耐腐蚀性能优异。在磨损和摩擦特性方面,TiN纳

米颗粒可作为增强体是得合计基体表现出较强的粘结

机制和良好的磨损性能[13]。除此之外,TiN还可作为

初生 M7C3 的非均相形核核心,对 M7C3 具有显著的

细化作用,从而提升堆焊层的硬度和耐磨性[72]。

在 硼 化 物 颗 粒 方 面,TiB2 因 其 高 硬 度

(3400HV)、高熔化温度(3225℃)、优异的摩擦学性

能以及与钢基体的良好相容性而被认为是最好的钢基

增强剂之一[73]。Zhu等[74]采用高速电弧喷涂技术在

Q235钢 基 体 上 沉 积 FeNiCrAl-B4C 和 FeNiCrAl-
B4C-TiB2 涂层,对比发现,添加 TiB2 粉末后,涂层的

硬度提高了0.7倍,耐磨性提高了1.8倍。Kumar
等[75]采用TIG涂层技术在AISI304不锈钢表面制备

了Fe-TiB2 复合涂层,发现添加30%TiB2 可使涂层获

得最大硬度606HV0.1,比基体(227HV0.1)提高了2.66
倍,并形成 TiB2 均匀分布的无裂纹涂层。但需对

TiB2 的百分比含量进行控制,TiB2 含量过高会引起界

面结合层出现间隙,降低焊层稳定性。
ZrB2 作为另一种硼化物,以其高熔点(3246℃)、低

密度(6.085g/cm3)和高摩擦学性能被认为是另一种

钢基体的最佳增强材料。Sulima等[76]采用放电等离

子烧结(SPS/FAST)技术制备了4种不同ZrB2 含量

的复合材料,结果表明,ZrB2 含量对合金性能有显著

影响,随着ZrB2 增强相含量的增加,烧结复合材料的

弹性模量和硬度增加,耐磨性提高。由于其高熔点的

特性,ZrB2 与SiC联合制备的复合陶瓷粉末连续梯度

涂层,在室温下硬度可达1810HV0.5,在800℃时仍保

持在1000HV0.5以上(如图8)[77]。

图8 (a)涂层截面梯度分布示意图;(b)Fe、Si、Zr和Cr元素从涂层表面到基体分布的eds线扫描结果;(c)涂层
到基体的显微硬度云图;(d)涂层表面到基材的维氏硬度压痕照片[77]

Fig.8(a)Schematicdiagramofgradientdistributionofcoatingsection;(b)EDS-linescanningresultsofFe,
Si,ZrandCrelementdistributionfromthecoatingsurfacetothesubstrate;(c)microhardnessnepho-
gramfromcoatingtosubstrate;(d)photographoftheVickershardnessindentationfromthecoating
surfacetothesubstrate

  在 氧 化 物 颗 粒 方 面,ZrO2 增 韧 Al2O3 颗 粒
(ZTA)因具有较高的硬度、较好的断裂韧性和良好的
热稳定性,被用作金属基复合材料的增强材料。“蜂窝

结构”由于其良好的综合力学性能和完善的结构,在复
合材料设计中得到了广泛的应用。将ZTA与“蜂窝结

构”相结合制备而成的具有多孔结构的ZTA预制体增

强高铬铸铁(HCCI)复合材料,其耐磨性相比于基体高

出3倍[78]。从工艺角度入手,通过浸渗铸造工艺制备

了ZTA颗粒增强HCCI复合材料,耐磨性提高到了6
倍[79]。在此基础上,Ru等[80]首先采用化学沉积法制
备Ni包覆ZTA前驱体,再采用铸渗法制备铁基复合

材料,对3种材料进行了磨粒磨损试验,发现3种材料
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的耐磨性顺序为:ZTA包覆 Ni/HCCI>ZTA/HCCI
>HCCI。Qiu等[81]采用流动混合(PB-FM)压力键合

法制备了ZTA颗粒增强高铬铸铁(HCCI)复合材料,
在低冲击能量下,复合材料的磨损机制主要是基体的

犁削和切削以及增强体的轻微破碎;而在高冲击能量

下,其磨损机制主要是增强体颗粒的破碎和脱离、嵌入

的磨料以及剥落坑。

3 后处理工艺

在将焊材堆焊在基材表面后,由于加热和冷却的

不均匀性会产生应力集中,或需要进一步优化堆焊层

的组织和性能,因此在堆焊过程结束后,需对堆焊层进

行后处理,后处理主要包括热处理和凝固过程的控制。
3.1 热处理

热处理是提高堆焊合金性能的重要手段,适当的

热处理可以消除铸件在冷却过程中产生的应力,优化

组织和性能,提高合金的韧性和耐磨性。按照热处理

工艺和目的的不同主要有淬火+回火热处理、稳定化

热处理、亚临界热处理等几种热处理方法。
淬火+回火热处理不仅可消除因淬火和相变引起

的残余应力,还可使组织得到优化,产生二次硬化现

象,提高硬度和耐磨性。Lee等[82]对FeCrV合金(高
耐磨钢或HWS)进行了淬火+回火处理,合金的硬度

从(±18.7)659HV(图9(a)中●线)增加到(±3.33)
773HV(图9(a)中▲线),其强化原因在于:首先,堆焊

层的中的绝大部分奥氏体发生相变转变为马氏体;其
次,晶界处析出球状富Cr碳化物和棒状富V碳化物,
以及晶粒中析出了纳米碳化钒。此外,由于树枝状残

余奥氏体的破坏,提供了裂纹扩展路径,支持了非扩散

相变,其抗拉强度从(±21.5)570.6MPa提高到(±47.
7)848.1MPa(如图9(b)所示)。Choi等[83]采用相同

的热处理制度对 HWS进行了热处理,合金硬度达到

60.59~62.0HRC,与工具钢(D2)相比,耐磨性约为

D2的4.2倍,韧性约为 D2的4.0倍,抗压强度约为

D2的1.45倍,合金的综合性能得到全面优化。

图9 经渗碳处理的SCM420、NHT-HWS和 HT-HWS的显微硬度从沉积区顶部表面到基体的分布情况。
(b)沉积NHT-HWS和HT-HWS的应力-应变曲线[82]

Fig.9DistributionofmicrohardnessofcarburizedSCM420,NHT-HWS,andHT-HWSmeasuredfromthe
topsurfaceofthedepositedregiontothesubstrate;(b)stress-straincurveofdepositedNHT-HWS
andHT-HWS

  由于高铬铸铁堆焊层中奥氏体浓度高于马氏体,
使堆焊层较软抗滑动磨损性能受限。因此,需通过适

当的热处理减少奥氏体来提高马氏体和碳化物的含

量。研究发现,通过稳定化热处理可以使奥氏体失稳

显著,促进第二相碳化物析出和马氏体转变,从而提高

低合金钢的硬度和耐磨性[84-85]。
然而,高温状态下的稳定化处理虽然提高低合金

钢的硬度和耐磨性,但另一方面,晶粒尺寸的快速增长

降低了合金钢的性能。因此,若能在奥氏体分解转变

为马氏体的同时,控制热处理的温度不超过临界奥氏

体化温度(AC1),将能实现组织与性能的良好结合,即
对合 金 进 行 亚 临 界 热 处 理。Sun等[86]报 道2.7C-
16Cr1Mo-1Cu铸件经580℃热处理后,奥氏体分解转

变为马氏体,证实了这一可行性。在此基础上,Wang
等[87]研究了AC1(440~600℃)以下不同热处理温度

对高铬铸铁堆焊层微观组织、硬度和滑动磨损性能的

影响,发现在520℃热处理时堆焊效果最佳,硬度、摩
擦系数和耐磨性分别提高了11.88%、25%和30%。

3.2 凝固过程的控制
控制堆焊层的凝固过程是提高其耐磨性的又一有

效办法。在常用的冷却介质方面,主要有气态介质(氦
气、氩气和氮气)、液态介质(液氮、液态二氧化碳和水)
和固态介质(干冰)。不同的冷却介质会干预堆焊层中

原子的扩散速率,影响基体中各种相组织的体积分数,
进而影响堆焊层的硬度和耐磨性。Fernando等[88]研

究了空冷和水冷对堆焊层组织性能的影响,发现基体

中存在玻璃相、共晶相和硬质相3种不同的相,其空冷

和水冷时的体积分数如表4所示,平均显微硬度和比

磨损率如图10所示。水冷后合金可获得更高的硬度

和更好的耐磨性能,这与硬质相的含量占比有直接的
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关系。另一方面,冷却速率还会对组织的形态产生影

响。Zhang等[89]通过研究空冷和液氮冷却对高铬铸

铁电弧堆焊层组织和磨粒磨损性能的影响时发现,相
比空冷,液氮冷却使初生奥氏体的分布更加细小均匀,
共晶组织也被细化,共晶碳化物由棒状转变为针状。
表4 在空气或水中冷却的样品堆焊涂层上相的体积

分数[88]

Table4Volumefractionofphasesonhardfacingcoating
forsamplescooledinairorwater[88]

Volumefraction
Glassphase Eutectic Hardphase

AirCooled 0.14 0.20 0.66
WaterCooled 0.15 0.16 0.69

图10 在空气和水中冷却的堆焊涂层的比磨损率与
显微硬度[88]

Fig.10Specificwearrateagainstmicrohardnessforhard-
facingcoatingcooledinairandwater[88]

冷却介质对堆焊层的影响,除体现在冷却速率上,
还和冷却终了温度相关联。Zhang等[90]讨论了水、液
氮强制冷却Fe-Cr-C合金的微观组织及耐磨性演变。
氮冷的冷却速度虽然没有水冷快,但其冷却终了温度

可以达到-125℃,促使马氏体转变得到加强,此时的

马氏体相变主要是由共晶组织基体发生的转变,因为

初生奥氏体位错密度较高、C含量高以及位错间的相

互作用提高其组织稳定性,使其难以发生相变,这是引

起合金耐磨性提升的主要原因。

4 结 语

4.1 总 结
铁基堆焊合金是通过堆焊技术在基材表面堆焊具

有优良耐磨性能的焊材,生成的一种复合涂层,对工件

的制造和再生性修复具有显著的作用。由于其成分变

化范围宽,性能调控容易,价格低廉,因而受到广泛应

用。通过以往的研究成果,使人们丰富了对铁基堆焊

合金的认识和了解,对进一步开展深入的理论和应用

研究具有重要的指导作用。
(1)目前合金化是提高堆焊合金耐磨性能的主流

途径,合金元素的添加会生成多种碳化物、硼化物等耐

磨强化相,对于基体耐磨性能的提高具有明显的促进

作用。并且,通过多元合金化添加,发挥元素的综合作

用,在提升基体耐磨性的基础上,同时提高其塑性和韧

性,已见成效。
(2)稀土氧化物由于其优异的物理和化学性能,在

晶粒细化和杂质净化方面具有显著的效果,主要表现

在对初生碳化物的细化和均质化作用;与氧和硫等有

害元素可形成稳定化合物。这对优化耐磨层组织和提

升性能具有重要启示。
(3)陶瓷颗粒相具有硬度高、耐磨性好、耐高温等

优良特性而普遍作为基体的增强材料,颗粒相在基体

中可通过抑制晶粒长大、改变组织形貌、生成复合耐磨

相等显著提升复合涂层的耐磨性。并且,添加不同的

陶瓷粉末可以给堆焊层带来不同的强化效果,这使得

研究陶瓷材料改性堆焊层组织性能具有重要意义。
(4)从材料基体出发,通过热处理工艺和冷却过程

的控制,以优化其基体组织,主要表现在细化组织、促
进相变、增加硬质相体积分数等方面,这使得基体在不

需要合金化掺杂的情况下,依靠自身组织的调整使得

耐磨性得到进一步提升。

4.2 展 望
(1)界面强化。硬质颗粒相与基体间的界面结合

处往往是堆焊层的敏感薄弱地带,从小比容差、稳定共

价键等角度调控硬质相与基体的结合作用,可使界面

结构得到强化,降低界面处成为隐藏裂纹源的可能性,
为充分发挥硬质相的强化作用提供保障。

(2)生长机制。碳化物在横截面和纵截面上的硬

度、韧性、耐磨性存在差异,而碳化物的生长方向主要

依赖于其等温线方向的外延生长机制。通过控制焊后

冷却速度,抑制C原子扩散,改变碳化物的生长形态和

生长方向,诱导碳化物沿等温线方向垂直于堆焊层生

长,可使材料表现出更高的耐磨性。
(3)性能协调。碳化物、硼化物等硬质相的存在,

使合金堆焊层硬度提升的同时,不可避免的降低其韧

性。从成键特性方面考虑,可添加合金元素,与硬质相

元素间形成新键,降低硬质相共价键成键强度,从而改

善其脆性。从形态结构方面考虑,通过调整堆焊工艺、
工艺参数以及后处理制度,调控硬质相的形态结构,避
免连续网状结构的出现,引起金属基体严重分离。

(4)模拟计算。基于Jmatpro计算软件,可对堆焊

合金的相图、相组成进行准确快速的预测,这可为堆焊

合金的成分设计和成分优化提供理论指导。基于

Castep软件,可针对堆焊合金中碳化物的晶体结构、成
键特性等物理化学性能进行理论计算,从而开展碳化

物与合金元素之间异质性核界面的理论研究,这为研

究碳化物的形成机制和细化机理提供一定的指导意

义。
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Researchprogressonwearresistanceof
surfacecoatingoniron-basedsurfacingalloy
HUANGHaitang1,2,3,CHENDenghua1,2,3,HEQubo1,2,3,

LIUHaiding1,2,3,LIUMing1,2
(1.ChongqingMaterialsResearchInstituteCo.,Ltd.,Chongqing400707,China;

2.ChongqingKeyLaboratoryofCorrosionResistantAlloys,Chongqing400707,China;

3.NationalInstrumentFunctionalMaterialsEngineering&TechnologyResearchCenter,

Chongqing400707,China)

Abstract:Thematerialsurfacelosscausedbywearisthemainproblemfacedbymechanicalpartssuchasagri-
culture,miningandearthworkequipment.Surfacingalloywithexcellentwearresistanceonthesubstrateby
surfacingtechnologycansignificantlyprolongorimprovetheservicelifeofmechanicalparts.Comparedwith
nickel-basedandcobalt-basedsurfacingalloys,iron-basedsurfacingalloyshavetheadvantagesofwidecomposi-
tionrange,easyperformanceregulationandlowprice,sotheyhaveattractedtheattentionofscholars.Inthis
paper,theresearchprogressofwearresistanceofiron-basedsurfacingalloysurfacecoatingiscomprehensively
evaluated.Thestrengtheningmethodsofwearresistanceofiron-basedsurfacingalloyaresummarizedfrom
threeaspects:compositiondesign,compounddopingandpost-treatmentprocess.Someviewsonitsdevelop-
mentdirectionareputforward,hopingtohavecertainguidingsignificanceforthefuturedevelopmentofwear
resistanceofsurfacingalloy.
Keywords:surfacing;iron-basedalloy;wearresistance;organizationaloptimization;surfacestrengthening
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