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摘  要：为了提高铜表面的强度和耐磨性，以复合粉末（Zr、Si、Ni 包 B4C、Cu）为原料，采用激光辅助原位合成技术，在

纯铜基体表面制备了 ZrB2-SiC/Cu 复合涂层。通过 XRD、SEM 和 TEM 分析了复合涂层的表面形貌、微观结构、相组成和界

面结合，并测试了不同增强相含量熔覆层的硬度和摩擦学性能。结果表明：通过设计的原位化学反应成功在铜基体内合成了

微米级针状 ZrB2和纳米级颗粒状 SiC。增强相均与基体形成了清洁、无杂相的界面。2 种不同维度与尺寸的增强体，通过多

种强化机制，显著改善了复合涂层的力学性能；通过调整激光工艺参数可实现增强体尺寸的控制，随着增强相含量的提高，

复合涂层的平均硬度和耐磨损性逐渐增加。当增强相含量为 30%（质量分数，下同）时，复合涂层的平均硬度（HV0.2）为 3028 MPa，

约为纯铜的 5.6 倍。30%增强相涂层的载流磨损率与 10%增强相的涂层相比，降低了约 80%。较高含量增强相的复合涂层表

现出优异的摩擦学性能。 
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铜具有高的导电导热性、良好的延展性和可加工

性，被广泛应用于热电、电子、交通、航空等领域。

然而，较低的机械性能和较差的耐磨性影响了铜的服

役寿命和进一步应用[1-4]。在材料表面制备增强涂层，

可在不改变主体材料性能的情况下，提高其表面耐磨

损性能，延长服役寿命，降低使用成本 [5]。如陶瓷增

强金属基复合涂层，其具有高硬度、高耐磨性和成分

可定制的优点。但金属与陶瓷之间存在较大的物理化

学性质差异，且铜与陶瓷之间的润湿性较差，所以直

接添加陶瓷增强体通常不能与铜形成稳定的冶金结

合。采用原位合成技术利用反应物之间的化学反应，可

以在金属基体内生成陶瓷增强体[6]，由于陶瓷增强体是

原位自生的，所以与金属基体之间具有优异的兼容性

和界面结合强度。 

激光熔覆是一种利用高能激光束在材料表面进行

处理或制造的增材制造技术，已被应用于钛合金、铝

合金和低碳钢等金属材料的表面强化 [7-10]。采用激光

熔覆技术可在基体上制备出高耐磨陶瓷增强复合涂

层，并能与基体形成牢固的冶金结合[11-12]。如采用激

光熔覆技术制备了高强耐磨损 Ti-C-TiN 增强 Ni2O4 基

合金涂层[13]。将原位合成技术和激光熔覆相结合可制

备优异性能的复合涂层。如通过激光熔覆在 35CrMo

钢上成功制备了原位合成的 V8C7 增强铁基复合涂层，

其显微硬度（HV0.3）为 7595 MPa，约为基体的 4 倍，

耐磨性得到显著提高[14]。为了同时提高 Ti6Al4V 合金

的耐磨性和高温抗氧化性，通过其表面沉积了

（Al+Si+Ni-20Cr）获得了原位合成 Ti5Si3/Al3Ni2 增强

Al3Ti/NiTi 复合涂层。复合涂层的平均显微硬度是

Ti6Al4V 合金的 2.5~3 倍，并且在 800 ℃下表现出良

好的抗氧化性[15]。 

铜与其他金属相比，激光加工难度较大，因为其

具有较低的激光吸收率和高的导热速度[16]，只能在较

高的激光能量下才能形成稳定的熔池，进而实现高质

量的激光熔覆；而发生原位合成反应会放出大量的热

量，这对于维持熔池的温度是有利的[17]，并且能提高

其稳定性。另外，通过设计的原位合成反应可在金属

基复合涂层中同时合成多种陶瓷增强体，多种陶瓷增

强体的复合增强效率一般优于单一增强相[18]，更重要

的是通过改变激光制备工艺，获得不同的熔池过冷度，

进而形成不同的形貌（如针状、多边形和颗粒状）或
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尺寸[19]的陶瓷增强相，这对于提高涂层的强度起到更

加重要的作用，目前在这方面开展的研究较少。 

本研究利用激光熔覆技术以 Cu 粉、Zr 粉、Si 粉、

Ni 包裹 B4C 粉为原料，在 Cu 表面制备了陶瓷增强复

合涂层。根据热力学分析了熔池中原位合成反应的可

行性，并成功在 Cu 基体内同时合成了针状的 ZrB2 和

颗粒状 SiC 陶瓷增强相，并且通过调整工艺实现了对

生成物尺寸的有效控制；分析了复合涂层的微观结构、

相组成和增强相与金属基体的界面，并测试了不同增

强相含量下复合涂层的硬度与载流耐磨性。 

1  实  验 

基体材料选用纯铜 T2，尺寸为 50 mm×50 mm  

×15 mm。用 150#砂纸打磨激光待处理表面，去除氧

化层与杂质。然后依次使用丙酮、无水乙醇对表面进

行清洗，去除油污。熔覆粉末包括 Cu 粉，Zr 粉，Si

粉以及 Ni 包裹 B4C 粉末（B4C 含量为 60%），具体

参数在表 1 中列出。 

设计的原位合成增强相的化学反应如下所示： 

2Zr+Si+B4C=2ZrB2+SiC                  （1） 

根据原位反应进行反应物粉末配比，即 Zr、Si、

B4C 的摩尔比为 2:1:1，经换算 Zr 粉、Si 粉、Ni 包裹

B4C 粉的质量比为 91:14:50。将反应物粉末整体作为

增强相再与 Cu 粉进行配比，此时的反应物配比量作

为增强相的含量。按照反应物添加量将粉末分别命名

为 0%、10%、15%、20%、25%、30%。采用 XQM-21

型变频行星式球磨机进行粉末混合，球料比为 3:1，转

速为 140 r/min，时间为 60 min，保护气为氩气。将混

合后的粉末置于干燥箱中，在 100 ℃下干燥 60 min。采

用光纤耦合输出全固态激光器，其激光波长为 1.06 μm。

束斑直径为 3 mm，扫描速度为 1 mm/s，扫描搭接率

为 50%，激光功率分别为 1800 或 2100 W，能量密度

为 60 或 70 kJ/cm
2。采用同步侧向送粉法，送粉量为   

2 g/min，载气和保护气为氩气。 

利用 D/Max-2500PC 型 X 射线衍射仪对激光熔覆

复合涂层的表面进行物相分析。采用 KYKY-3200 型

扫描电子显微镜及其配备的能谱分析仪对复合涂层显

微组织和相分布进行分析。采用 Tecnai  G2 F30 

S-TWIN 型场发射透射电镜对原位合成增强相的结构 

 

表 1  激光熔覆粉末的粒度及纯度 

Table 1  Particle size and purity of laser cladding powder 

Material Cu Zr Si Ni@B4C 

Size/μm ≤75 ≤48 ≤75 ≤25 

Purity/% 99.9 99.5 99.9 99.9 

与界面结合进行分析。采用 HVS-1000 型维氏显微硬

度测量了涂层表面的显微硬度，载荷 2 N 维持时间为

10 s，测试 5 点取平均值。采用 MMS-1.5GZ 高速载流

销盘式摩擦磨损测试平台测试样品的耐磨损性能。滑

动速度为 70~110 m/s，滑动时间为 240 s，载荷为 50 N，

加载的电流为 0 或 20 A。 

2  结果和讨论 

2.1  热力学计算 

利用激光将原料粉末在基体表面熔化形成熔池，

在熔池内发生原位合成反应生成增强相。原材料粉末

中含有多种元素，为确保最终合成目标增强相，有必

要对可能发生的化学反应进行分析，反应方程式如下

所示： 

B4C=4B+C                             （2） 

Zr+2B=ZrB2                            （3） 

Zr+C=ZrC                              （4） 

Si+6B=SiB6                             （5） 

Si+C=SiC                              （6） 

Zr+Si=ZrSi                             （7） 

通过计算化学反应的吉布斯自由能可以预测反应

进行的可行性，当该自由能数值为负值时，反应可自

发进行[20]。吉布斯自由能根据下式进行计算[21-22]： 

T 298G H T S                          （8） 

其中，H 为焓变，S 为熵变，T 为热力学温度。根

据物质热化学数据手册[23]和热力学计算软件 HSC 9.0，

可计算出可能反应的吉布斯自由能随温度的变化曲

线，即G-T 曲线，如图 1 所示。在 0~3000 ℃范围内，

反应式（3）和式（4）的自由能均为负值且明显低于

其他反应的自由能，表明其合成相 ZrB2 和 SiC 将会被

优先合成。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  熔池中可能化学反应的G-T 曲线 

Fig.1  ΔG-T curves of possible chemical reactions in the molten 

pool 
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2.2  激光熔覆复合涂层的相组成 

采用 XRD 对复合涂层进行物相分析，所得结果

如图 2 所示。复合涂层中存在的相有 Cu、ZrB2 和 SiC。

Cu 为复合材料的基体相，ZrB2 和 SiC 为原位合成的增

强相。没有发现原料或其他物相的存在，结果表明熔

池中成功实现了目标增强相的原位合成，且合成反应

进行完全，无杂相生成。 

2.3  激光熔覆复合涂层的宏观形貌与界面 

通过激光熔覆技术成功在铜基板表面制备宽度约

为 40 mm 的复合涂层，如图 3 所示。涂层表面仅可见

浅的搭接痕迹，质量良好，无表面开裂、涂层脱落等

缺陷。在样品的侧面可见涂层的颜色均匀，没有夹杂

和气孔，界面平直且清晰。图 4 显示了 20%增强相复

合涂层与铜基板的界面，在微观尺度上可见：涂层底

部的枝状组织与基体之间相互交错融合，是良好的冶

金结合。 

2.4  激光熔覆复合涂层的显微组织 

20%增强相复合涂层的截面形貌如图 5a 所示，涂

层的厚度约为 1.8 mm。在复合涂层内没有杂质、孔洞、 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  复合涂层的 XRD 图谱 

Fig.2  XRD patterns of composite coatings 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  激光熔覆复合涂层（20%，70 kJ/cm
2）的宏观形貌 

Fig.3  Macroscopic morphology of laser cladding composite 

coating (20%, 70 kJ/cm
2
) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  20%增强相激光熔覆层与铜基板的界面 

Fig.4  Interface between laser cladding coating (20%) and copper 

substrate 

 

微裂纹等缺陷。从图 5b 放大图可观察到大量的针状或

棒状相均匀地分布在金属基体中，其平均长度为 80 μm。 

通过 SEM 和 EDS 分析了复合涂层的元素分布及

其对应的微观结构，结果如图 6 所示。从图中可观察

到 Zr 元素的分布对应于针状相，结合 XRD 结果可确

定该相为 ZrB2。在针状相之间发现细小的颗粒相，根

据该位置 Si 和 C 的元素分布，判断该颗粒可能为 SiC。

进一步通过透射电子显微镜分析了原位合成增强相的

形貌和与基体间的结合界面。图 7a 为复合涂层的 TEM

形貌，发现基体组织中存在一种纳米颗粒相，其平均

尺寸约为 40 nm，通过 SAED 斑点可以明确该相为零

维的 SiC 相。在图 7b 中可见 SiC 与基体形成了良好的

界面结合，SiC(012)的晶面间距为 0.2619 nm。图 7c

为针状相的 TEM 形貌，该相直径约为 200 nm，分析

SAED 斑点可确定该浅色的细长相为 ZrB2，为一维针

状增强体。图 7d 为 ZrB2 与铜基体的界面高分辨像。

经测量，ZrB2(0001)的晶面间距为 0.3510 nm，与标准

值 0.3531 nm 接近。Cu(111)的晶面间距为 0.2079 nm。

在界面处没有杂相和缺陷，表明原位合成的 ZrB2 是与

铜基体直接结合在一起。 

在铜基体中同时原位合成了零维和一维增强体，

因其不同的尺寸和形态具有不同的强化作用，可发挥

各自的优点，同时增强体之间又具有协同强化作用，

进而显著改善复合材料的力学性能。另外，零维纳米

SiC 和一维 ZrB2 2 种不同形态的增强相均匀分布在金

属基体中，能够避免同一增强体的聚集，起到优化微

观结构与力学性能的作用[24]。 

零维纳米 SiC 颗粒增强体具有多种强化机制，如：

（1）弥散强化，均匀分布在铜基体中的纳米级颗粒

SiC 可以通过阻碍位错运动强化金属材料。（2）热错

配强化，在激光加工的快速冷却过程中，由于 SiC 的

弹性模量和热膨胀系数与铜基体存在较大的差异，在
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其周围会引起非均匀的变形，并产生残余应力场，如

在界面处观察到了类似褶皱的结构（图 7b 中箭头标注

位置）。这种残余应力场可以诱导裂纹发生偏转，进而

使裂纹扩展耗费更多的能量，增加复合材料的韧性。

（3）晶粒细化，在熔池凝固过程中，SiC 不仅可以在

铜基体中作为异质核心促进形核，而且在晶粒长大过

程中，分布生长前沿的 SiC 可以阻碍晶粒的生长。通

过异质形核和抑制生长均可以细化基体晶粒，提高了

复合材料的强度和硬度。 

一维针状 ZrB2 增强体也具有不同的强化机制，最

典型的就是载荷传递强化机制，在复合涂层受到外部

载荷作用时，其基体可通过强界面将外部载荷传递给

针状 ZrB2 陶瓷，高弹性模量的 ZrB2 可以承担大部分

载荷，进而保护金属基体，并增加复合材料的强度；

另外，当裂纹在复合材料内扩展时，高硬度的针状陶

瓷相可以阻碍裂纹的扩展或使其发生偏转，消耗裂纹

扩展的能量；当裂纹绕过针状相后，针状相还可以发

挥类似纤维的作用通过桥接继续阻碍裂纹的扩展，直

到其被拔出或发生断裂。 

图 8 显示了在较低激光能量密度（60 kJ/cm
2）下

复合涂层的微观结构，可观察到大量细小的针状 ZrB2

增强相分布在金属基体中。与图 5b 中的工艺相比，由

于激光能量密度不同，熔池的冷却速度也存在差异。

根据关于激光熔池冷却速度的研究[25]，随着激光能量 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  激光熔覆复合涂层的 SEM 形貌（20%，70 kJ/cm
2） 

Fig.5  SEM morphologies of laser cladding composite coating (20%，70 kJ/cm
2
) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  复合涂层（20%，70 kJ/cm
2）的显微结构与 EDS 元素面分布 

Fig.6  Microstructure (a) and EDS elements mappings (b-d) of composite coating (20%, 70 kJ/cm
2
) 
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图 7  复合涂层（20%，70 kJ/cm
2）中增强相的 TEM 形貌和 SAED 花样与界面高分辨像 

Fig.7  TEM morphologies, SAED patterns (a, c) and interface high-resolution images (b, d) of the reinforcements phase in the composite 

coating: (a, b) ZrB2 and (c, d) SiC 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  在 60 kJ/cm
2 激光能量密度下复合涂层（20%）内合

成的针状 ZrB2 

Fig.8  Needle-like ZrB2 synthesized in the composite coating 

at the laser energy density of 60 kJ/cm
2
 

 

密度从较高的 70 kJ/cm
2 降低至 60 kJ/cm

2，熔池的冷

却速度从 600 K/s 增加至 800 K/s。由于熔池冷却速度

的增加和熔池存在时间的减少，导致 ZrB2 的形核率增

加，同时减少了生长时间，使针状 ZrB2 的尺寸从 80 μm

减小至 35 μm，因此，通过调整激光工艺参数可实现

对基体增强体尺寸的控制，进而改善涂层的强度。 

2.5 复合涂层的性能 

如表 2 所示，随着激光能量密度的降低，复合涂

层（20%）的显微硬度（HV0.2）从 1637 MPa 增加至

1803 MPa。这是由于增强体尺寸的改变，影响了复合

涂层的力学性能。如 SiC 颗粒的尺寸从 40 nm 减小至

25 nm；ZrB2 的长度从 80 μm 减小至 35 μm。根据弥散

强化机制[26]，颗粒的尺寸越小，密度越大，阻碍位错

运动的阻力也就越大，即强化效率越高。所以随着原

位合成增强体的尺寸减小，复合材料的硬度增加。图

9 给出了复合涂层的平均显微硬度随增强相含量的变

化趋势。对于较高能量密度密度条件下（70 kJ/cm
2）

制备的复合涂层，当增强相含量为 10%时，复合涂层

的硬度为 872 MPa，是原始铜基板硬度（539 MPa）的

1.6 倍。随着增强相含量的进一步增加，复合涂层的平

均显微硬度迅速提高。当增强相含量为 30%时，涂层

的显微硬度（HV0.2）达到 2508 MPa，约为铜基体的

4.7 倍。原位合成的硬质陶瓷增强相（微米级针状 ZrB2

和纳米级颗粒 SiC）弥散分布在涂层内，通过组分强

化、载荷传递、弥散强化、热错配强化、晶粒细化等

多种机制，展现出高的复合强化效应，因此显著提高

了涂层的强度。对于 60 kJ/cm
2 下制备的复合涂层，由

于针状 ZrB2 陶瓷增强相的尺寸减小，增加了强化效

率，使复合涂层的显微硬度上升，并且增强相含量越

高，硬度的增加越明显。如增强体含量为 10%时，硬

度的增加为 176 MPa。而增强体含量增加为 30%时，

显微硬度（HV0.2）增加了 470 MPa，达到 3028 MPa，

约为铜基体的 5.6 倍。 
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表 2  不同激光能量密度条件下增强体的尺寸与复合涂层的硬度 

Table 2  Size of the reinforcement and microhardness of the    

composite under different laser energy densities 

Energy 

density/kJ·cm
-2

 

Size of 

SiC/nm 

Size of 

ZrB2/μm 

Microhardness of 

coating, HV0.2/MPa 

60 25 35 1803 

70 40 80 1637 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  复合涂层的平均显微硬度随增强相含量的变化曲线  

Fig.9  Change curves of the average microhardness of the 

composite coatings with the reinforcements content 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  不同含量增强相的复合涂层磨损率 

Fig.10  Wear rate of composite coatings with different 

            reinforcements contents 

 

图 10 为不同增强相含量的复合涂层在高速磨损

过程中的磨损率变化趋势。当增强相含量为 10%时，

复合涂层的磨损率为 98 mg/km，当进行载流磨损时

（20 A），其磨损率增加至 149 mg/km。当增强相含量

增加至 20%时，复合涂层的磨损率大幅下降，载流磨

损时的磨损率为 61 mg/km。表明增强相的添加能够显

著改善复合涂层的耐磨损性能。进一步增加增强相的

含量，磨损率呈逐渐降低的趋势，但降低幅度下降。 

同时发现载流条件下的磨损率始终高于非载流条

件的磨损率，这是因为在摩擦副间施加电流后，滑动

接触面的间隙间会发生电弧放电，烧蚀掉表层的材料，

使摩擦表面更加粗糙。另外由于磨损界面之间除存在

摩擦热外还附加电阻热使接触面的温度升高，氧化加

剧，同时也引起磨损率的增加。对比增强相 30%涂层

与增强相 10%的涂层，其载流磨损率降低了约 80%，

表明其磨损过程中抗电弧烧蚀能力有所提升。  

3  结  论 

1）通过激光熔覆技术和设计的原位合成反应在纯

铜表面成功制备了高质量 ZrB2-SiC增强 Cu复合涂层。

其反应过程无杂相生成，涂层表面平整、稳定、无裂

纹。复合涂层与铜基板形成了良好的冶金结合。 

2）复合涂层由分布均匀的微米级针状 ZrB2、纳

米级颗粒状 SiC 和 Cu 基体组成。2 种不同形态和尺寸

的增强体与铜基体结合牢固，具有出色的复合增强效

应，显著提高了涂层的力学性能。通过降低激光能量

密度，提高熔池的冷却速度，可调控增强体的尺寸，

进而提高涂层的强度。 

3）原位合成 ZrB2-SiC 增强 Cu 复合涂层具有优异

的力学性能。在 60 kJ/cm
2 下，增强体含量为 30%时，

复合涂层的平均硬度（HV0.2）达到 3028 MPa，约为

纯铜基体的 5.6 倍。随着增强相含量的增加，复合涂

层的磨损率逐渐下降。由于磨损界面电弧的烧蚀和电

阻热效应，在载流条件下，其磨损率高于非载流条件

下的表面熔覆层。 
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Microstructure and Tribological Properties of Laser Cladding ZrB2-SiC Reinforced Cu 

Matrix Composite Coating 
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Abstract: In order to improve the strength and wear resistance of the copper, ZrB2-SiC/Cu composite coating was prepared on the surface 

of a copper substrate by laser cladding with the raw materials of Zr, Si, Ni-B4C, Cu composite powders. The surface morphology, 

microstructure, phase composition and interface combination of the composite coating were analyzed by OM, XRD, SEM and TEM . And 

the hardness and wear resistance of coatings with different reinforcement phase content s were tested. The results show that the 

micron-sized needle-like ZrB2 and nano-sized granular SiC are successfully synthesized in the copper matrix by the designed in-situ 

synthesis reaction. A clean and impurity-free interface is formed between the reinforcements and the copper matrix. Mechanical properties 

of the composite coating are improved by two reinforcements with different dimensions and sizes through a variety of strengthening 

mechanisms. The size of the reinforcement could be controlled by adjusting the laser process parameters. With the content of the 

reinforcements increases, the average hardness and wear resistance of the composite coating gradually increase. The average hardne ss 

(HV0.2) of the composite coating with the reinforcing phase content of 30wt% is 3028 MPa, which is about 5.6 times that of pure copper. 

The current-carrying wear rate of the 30wt% reinforcing phase composite coating is about 80% lower than that of the 10wt% reinforcing 

phase coating. The composite coating with higher content of reinforcing phase shows excellent current-carrying wear resistance. 

Key words: laser cladding; composite coating; in-situ synthesis; ZrB2-SiC; wear resistance 
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