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编-读-往-来

R E A D E R S   &   E D I T O R S

《航空制造技术》是一本专业报道航空制造领域研究成果、研究进展、前沿动

态的综合性技术刊物，重点关注特种加工技术、焊接 & 连接技术、表面工程技术、

塑性加工技术、数字化制造技术等专业方向的新材料、新工艺、新技术进展与突

破。期刊办刊历史悠久，编委及审稿专家团队学术水平卓越，审稿及见刊速度快，

文章质量高、排版优，内容先进性与实用性兼备，是航空从业技术人员、航空高校

师生交流学习的优质平台。 

 中国航空制造技术研究院 孙汝剑

  《航空制造技术》是航空制造领域具有突出影响力的核心期刊，并成为展示

中国航空制造技术水平的一个重要窗口，在航空、航天、军工领域及机床、汽车、模

具、船舶等机械制造领域享有较高声誉，为相关工作者和科研人员提供了良好的

交流平台。

  期刊秉承对作者和读者负责的态度 , 评审效率高且专业。在多次审稿交流过

程中，文章质量得到显著提升。衷心希望期刊能继续秉持对文章的高质量要求 ,

为科研工作者提供一个能快速跟踪、了解前沿技术的途径 , 推动航空制造业持续

发展。

 桂林电子科技大学 李新凯

先进陶瓷及陶瓷复合材料是我国七大战略新兴产业和“中国制造 2025”重点发展

的十大领域之一，支撑着我国空天技术、国防工业、高端装备制造以及国家重大工程的

跨越式发展。

本期“先进陶瓷”专题，邀请到西安交通大学、华中科技大学、哈尔滨工业大学、上

海海事大学、辽宁科技大学等单位的科研团队就先进陶瓷材料的制备、性能及应用进行

讨论；专稿由哈尔滨工程大学姜风春教授阐述超声能场在增材制造中的作用；封面文

章中大连理工大学陈军副教授讲解了高能束表面改性在航空领域的应用。在此，对各

位专家学者的支持表示衷心的感谢。

 学术编辑 崔   静



德国夹具王⸺瀚柏格夹具
车铣磨夹持解决方案专家
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简 讯 NEWS

近日，中国科学院海

洋研究所在有机 - 无机

复合杂化超双疏自清洁

防腐防冰涂层研究方面

取得新进展，相关成果以

"Hybrid superamphiphobic 
anti-corrosion coating with 
integrated functionalities 
of liquid repellency, self-
cleaning, and anti-icing" 为

题在国际学术期刊 Journal 
of Materials Science & 
Technology 发表。

受荷叶效应启示的超

疏水材料，因其优异的界

面不润湿特性，在自清洁、

海洋防腐、低温防覆冰、液

体输运、能量收集、织物传

感等领域具有广阔应用前

景。大量研究证实，表面

超疏水化是减缓金属与合

金材料腐蚀失效的重要途

径。然而，目前超疏水防

腐材料仍面临诸多挑战亟

待解决，例如机械稳定性

不足、低表面张力液体易

黏附、空气层耐压性欠佳

等。

针对低表面张力液

体在超疏水表面的润湿黏

附和“扎钉”现象导致的

空气层屏蔽功能失效问

题，海洋所科研人员采用

有机 - 无机复合杂化和表

面喷涂技术，设计制造了

一种兼具超疏水和超疏油

特性的超双疏防腐防冰涂

层。研究结果发现，所制

备的超双疏自清洁涂层对

不同表面张力的液体均展

现出优异的斥液性和液体

无损传输功能。电化学测

试结果显示，涂层表面电

荷转移电阻较空白碳钢基

体提升 8 个数量级、腐蚀

电位正移 590 mV、腐蚀电

流下降 4 个数量级。同时，

涂层在经受 480 h 盐雾加

速腐蚀和 2400 h 户外大气

腐蚀暴露测试后仍维持性

能稳定。-10 ℃和 -15 ℃
低温环境下的结冰测试也

进一步揭示了涂层具有显

著的延迟结冰和降低界面

冰黏附力特性。以上研究

结果充分证实了该涂层具

备优异的防腐防冰功能、

规模化制备和推广应用潜

力，为海洋防腐防污先进

材料与技术开发奠定重要

基础。

本研究工作得到了山

东省优秀青年科学基金、

中国科学院青年创新促进

会和山东省联合基金重点

项目资助。

下图为有机 - 无机复

合杂化超双疏涂层及其长

效防腐与延迟结冰功能。

� （本刊记者   逸飞）

轻质多孔气凝胶作为

纳米材料中的明星材料之

一，近年来在各种新兴领

域受到了广泛关注。但由

于其密度低、力学性能弱，

其构型编辑能力面临挑战。

中国科学院苏州纳米

所张学同团队受民间艺术

（陶艺、折纸、编织）启发，

建立了一种高效的两次凝

胶化 (TC) 策略，实现构型

可编辑高强气凝胶的制

备。

值得注意的是，气凝

胶的比拉伸模量和韧性分

别高达 666 MPa · cm3 · g-1

和 2093 kJ · m-3，具有高比

拉伸模量和高韧性的双重

性质。结构分析表明有机

凝胶、水凝胶，尤其是气凝

胶的强度增强主要是由于

TC 过程中交联密度的增

加和气凝胶的骨架演化。

溶胶 – 凝胶过程和凝

胶力学性能的有效调节为

通过“软变硬”调制机制

进行构型编辑、构型锁定

和制造复杂构型的高强气

凝胶奠定了基础。更具体

地说，构型编辑基于有机

凝胶的柔韧性，易于变形

和恢复。构型锁定依赖于

从有机凝胶到水凝胶的力

学增强。最后，通过溶剂

交换和超临界干燥，制备

出具有复杂构型的高强度

气凝胶。通过结构设计和

参数调控，具有复杂构型

的气凝胶能够突破其力学

性能极限。

通过特定的构型设

计，气凝胶的隔热性能可

进一步提高，同时将气凝

胶的应用从传统领域扩展

到可调节热管理器件、刺

激响应形状记忆器件等新

领域。该研究为构型可编

辑气凝胶的设计提供了重

要见解，有望推动具有特

殊构型高强度多孔材料的

发展。

该工作以“Folk arts-
inspired twice-coagulated 
conf igura t ion-ed i tab le 

10

中国科学院海洋所超双疏自清洁
防腐防冰涂层研究获新进展

两次凝胶化策略制备构型可编辑的高强度两次凝胶化策略制备构型可编辑的高强度
气凝胶气凝胶

高速、重载、极端环

境等苛刻条件下服役的高

端装备传动或转动系统对

耐高温、高耐磨、高强度树

脂基自润滑复合材料需求

迫切。杂萘联苯聚芳醚酮

（PPESK）既耐高温又可溶

解，是一种非常有潜力的

高性能工程塑料，其自润

滑复合材料具有较优的摩

擦性能。然而，树脂基复

合材料为多相体系，存在

填料与基体相容性较差的

问题。摩擦过程中填料容

易从基体相中脱离，导致

复合材料磨损量增大，从

而限制了其实际应用。因

此，迫切需要开发一种优

化填料与基体之间界面结

合强度的简便策略，以提

高复合材料的耐磨性能。

耐磨自润滑树脂基复

合材料组分中同时包括多

种硬质增强相和固体润滑

相，各组分的表面结构各

不相同且界面相互作用复

杂，单一偶联剂的使用难

以满足界面改性的需求。

因此，合适的偶联剂种类、

含量及其之间的协同作用

对复合材料的界面性能和

摩擦性能至关重要。

近日，大连理工大学

蹇锡高院士团队以硅烷偶

联剂、钛酸酯偶联剂、铝酸

酯偶联剂复配对耐磨自润

滑填料实现一步法界面改

性，并通过模压成型制备

出磨损性能优异的 PPESK
复合材料。利用 RSM 的

“Box-Behnken Design”分

析偶联剂种类、含量及其

相互作用对 PPESK 复合

材料磨损系数的影响，并

得出最佳改性策略。通

过 XPS、XRD 谱 图 表 征

偶联剂的改性情况，并对

复合材料的摩擦性能、热

性能和力学性能进行评

价。利用扫描电子显微镜

（SEM）和三维表面测量

系统（3D）对磨损表面进

行观察，分析复合材料的

润滑机理。在此基础上，

制备了树脂基复合材料航

空发动机燃油泵高速止推

轴承，并研究了其在 3 号

喷气燃料环境中的摩擦性

能和介质耐受性能。该工

作以“A novel interfacial 
modification strategy to 
improve the wear resistance 
of PPESK composites”为

题发表在Composites Part 
A: Applied Science and 
Manufacturing。相关研究

工作得到国家自然科学基

金（52203081）等资助。

 （本刊记者　逸飞）

大连理工大学团队提出一种提高大连理工大学团队提出一种提高
PPESK复合材料耐磨性的界面改性PPESK复合材料耐磨性的界面改性

新策略新策略

tough aerogels enabled 
b y t r a n s f o r m a b l e g e l 
precursors”为题，发表在期

刊Nature Communications
上。文章第一作者是中国

科学院苏州纳米所李立山

博士，通讯作者为张学同

研究员，合作者包括青岛

科技大学的马风国博士。

该工作获得了国家自然科

学基金、江苏省自然科学

基金等资助。

左图为两次凝胶化策

略制备可编辑的高强气凝

胶设计方案。

 （本刊记者   逸飞）
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在现代制造业中，工

业机器人因能完成高精度

自动化操作而成为关键组

成部分。而纳米级的工业

机器人，作为创新的制造

平台，在处理和生产纳米

材料方面展现出巨大的应

用潜力。如今，DNA 纳米

技术在制造纳米机器人方

面也显示出巨大潜力。

近期，中国科学院宁

波材料技术与工程研究

所周峰副研究员在设计

和制造能自我复制的三

维 DNA 纳米机器人方面

取得了重要进展。在这

项研究中，团队创新地运

用 DNA 纳米技术，结合可

折叠的支架结构和多重响

应控制方式，成功研发出

一种新型的三维 DNA 工

业纳米机器人。这些机器

人能够在纳米尺度上自动

执行重复任务，并可以高

精度地制造出具有特定结

构的手性纳米材料。该纳

米机器人的大小约为 100 
nm，它们能够利用温度和

紫外线（UV）来操控和对

齐纳米尺寸的零件，然后

将纳米零件精准地焊接在

一起，制造出所需的纳米

结构，并在完成后重置，以

进行下一个操作。这种方

法使得这些纳米机器人能

用普通零件制造出具有光

学特性的手性纳米产物。

此外，这些纳米机器人还

可以通过“可控折叠”技

术增加制造过程中的灵活

性。这种技术使得机器人

能够完成三维结构的多循

环自我复制，这对于实现

纳米材料的大规模生产至

关重要。

这一成果以“Toward 
Three-Dimensional DNA 
Industrial Nanorobot”为题

发表在 Science Robotics
学术期刊上，得到了中国

科学院相关项目的支持，

是宁波材料所与美国纽约

大学的重要合作成果。下

图为 DNA 工业纳米机器人

用于手性纳米材料的组装

制备。�（本刊记者  逸飞）   

在航空航天、核电站、

超频计算和极寒天气等极

端复杂应用条件下，内部

散热材料、器件和系统面

临着极大的考验。高导热

石墨质膜（GF）作为一类

重要的轻质高性能散热材

料已被广泛使用。然而，

极端使役条件下高导热石

墨质膜的性能可靠性和结

构稳定性尚未明确，其在

复杂工况下的结构失效机

制仍是空白。

浙江大学高超教授团

队首次报道了 GF 在循环

液氮冲击过程中出现的异

常表面鼓泡新现象，并揭

示了其结构破坏机制，即

氮气分子在 GF 的内部结

构空隙中遵循“渗透 – 扩

散 – 变形”行为模式。该

工作提出了一类通用的

无缝异质界面增强的结

构设计，有效克服了高导

热 GF 在极端液氮冲击下

固有的结构失稳并维持了

高导热性，为开发应用于

极端环境的下一代热管理

材料提供了新思路。该

工作以“Highly thermally 

conductive and structurally 
u l t r a - s t a b l e g r a p h i t i c 
f i l m s  w i t h  s e a m l e s s 
heterointerfaces for extreme 
thermal management”为题

发表在Nano-Micro Letters
上。

为探究 GF 在极端温

变环境下结构与性能的

稳定性，该研究引入了从

液氮环境到大气环境的快

速循环冲击试验（LNS 试

验）。基于对 GF 在 LNS
试验中出现的异常表面鼓

泡现象的研究，该文提出

了一种 GF 的结构失效机

制，即当 GF 浸入液氮中

时，N2 分子通过其表面缝

隙渗透进入，并在其内部

空隙中聚积。当将 GF 从

极冷液氮环境移至大气环

境时，温度的急剧变化触

发 GF 中已渗透的 N2 分子

由液相向气相转变，内部

N2 体积急剧膨胀致使石墨

烯层间发生局部大形变，

最终导致表面气泡的形成

“DNA 工业纳米机器人”为“DNA 工业纳米机器人”为
微观结构制备开辟新途径微观结构制备开辟新途径

近期，中国科学院上

海光学精密机械研究所强

场激光物理国家重点实

验室在高重频高功率超

快激光器研究方面取得进

展，相关成果以“417 W, 
2.38 mJ Innoslab amplifier 
compress ib le to a h igh 
pulse quality 406 fs”为题

发表于Optics Letters。
大功率、大能量、窄

脉宽的超快激光器对于科

研和工业应用具有重要意

义。与掺钕的全固态皮秒

激光器相比，掺镱的全固

态亚皮秒激光器通常采用

啁啾脉冲放大技术在相同

的脉冲能量下具有更高的

峰值功率，并且通过进一

步的非线性压缩可以达到

100 fs 以下甚至少周期量

级的脉冲宽度，极大地扩

展了掺镱超快激光器的应

用场景。部分端面泵浦的

板条（Innoslab）放大器是

实现高功率超快激光放大

的主要手段之一。

本研究完成了基于

平凸柱面镜结构的数百

瓦量级 Innoslab 超快激光

器的研制。通过采用平

凸柱面镜混合腔结构，实

现了自激振荡抑制，设计

并研制了高增益、高功率

的 Innoslab 放大器。其实

现了平均功率 417 W，重

复频率 175 kHz 的啁啾脉

冲放大输出，输出光束在

脉冲能量为 1.7 ～ 2.38 mJ
的范围内都表现出了良好

的脉冲质量，压缩脉冲宽

度为 406 fs，且脉冲形状规

上海光机所高重频高功率超快激光器研究上海光机所高重频高功率超快激光器研究

取得进展取得进展
范，无基座或旁瓣，是目前

Innoslab 激光器在毫焦耳

能量范围内、数百瓦平均

功率下的最短脉冲宽度。

试验中对脉冲的演化过程

也进行了定性分析，认为

来自激光器前端残余的高

阶色散、放大器的增益滤

波效应、展宽器和压缩器

之间三阶色散的轻微失

配，以及放大器中累积的

非线性相移的综合效应实

现了高脉冲质量的输出，

为 Innoslab 放大器获得更

短脉冲宽度提供了新的思

路。该激光器将应用于高

次谐波产生和微纳加工等

相关应用领域。相关工作得

到国家自然科学基金和上

海市领军人才项目的支持。

 （本刊记者    逸飞）

浙江大学团队面向极端热管理的高导热石墨浙江大学团队面向极端热管理的高导热石墨

质膜研究取得新进展质膜研究取得新进展

并使 GF 结构破坏。同时，

观察到 GF 内部空隙结构

及其深度（~9 μm）与气

泡壁厚度（~9 μm）一致

性，为该结构破坏机制提

供了实证支撑。分子动力

学模拟结果表明，GF 的结

构失效行为与其表面及内

部缺陷密切相关，为下一

步提高 GF 在循环 LNS 试

验过程中的结构稳定性提

供了理论指导。

为了提高 GF 的结构

稳定性，该研究提出了一

种通用的无缝异质界面策

略，利用磁控溅射的技术

手段在 GF 表面构建无缝

超薄纳米铜层。给石墨质

膜穿上一层纳米金属铠

甲，实现填补界面空隙和

抵御外力形变，抑制氮气

的气泡成核与生长，从而

消除液氮冲击下的石墨质

膜表面鼓泡。GF@Cu 与

原始 GF 相比，表面缺陷

密度从 ~ 9.6% 下降到 ~ 0，
这使其在 LNS 试验中可

以有效地阻止 N2 分子通

过表面缺陷扩散进入其内

部。分子动力学结果也表

明，构建的无缝异质界面

结构有效地减少了内部 N2

的聚积，使气泡成核的概

率降低，从而避免了鼓泡

的结构破坏。左图为不同

石墨质膜（GF）在 LNS 试

验前后的表面形貌。

 （本刊记者  逸飞）
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姜风春

  教授，博士生导师，研究方向为激

光增减材复合精密制造技术与装备、高

性能金属复合材料成型与制造等。

引文格式：姜风春 , 韩筱凡 , 果春焕 , 等 . 超声能场在金属增材制造组织性能调控中的应用[J]. 航空制造技术 , 2024, 67(4): 14–31.
JIANG Fengchun, HAN Xiaofan, GUO Chunhuan, et al. Application of ultrasonic energy field in control of microstructure 
and properties in metal additive manufacturing technology[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2024, 67(4): 14–31.

* 基金项目：国家重点研发计划（2021YFC2801904）；国家自然科学基金（52305344）；国防基础科研产品创新项目（KY10100230067）；山东省自

然科学基金（ZR2022QE073）；烟台先进材料与绿色制造山东省实验室开放基金（AMGM2021F01）。

增材制造（Additive manufacturing，
AM）是一种融合了计算机辅助设计、

材料成形与加工技术，以数字模型文

件为基础，通过软件与数控系统将专

用金属材料、非金属材料及医用生物

材料，按照挤压、烧结、熔融、光固化、

喷射等方式逐层堆积，制造出实体物

品的制造技术。与传统的对原材料

去除、切削、组装的加工模式不同，增

材制造是一种“自下而上”材料累加

的制造方法。AM又称为3D打印（3D 
printing）[1]、快 速 原 型 制 造（Rapid 
prototyping manufacturing）[2] 和分层

制造（Layered manufacturing）[3] 等。

AM 具有众多优点，在很多领域

有着广泛的应用前景。Edwards 等 [4]

的研究表明，AM 零件有着与锻件相

近的静态或准静态服役强度，然而

由于其具有表面不光滑、各向异性、

气孔夹杂、残余应力及过热变形等

问题 [5–10]，导致零件疲劳强度低、疲

劳寿命离散，这加大了 AM 零件疲劳

性能评估和应用的难度 [11–14]。因此

需要采用某些技术来改善现有增材

制造构件中存在的问题，目前较为成

熟的技术有在线滚压轧制 [7，15–16]、后

续热处理 [17–20] 和热等静压处理 [21–22]

等。滚压轧制技术能够使整个横截

面（不仅是表层）产生塑性变形，因

此在金属增材制造过程中对沉积层

进行滚压处理，对于改善材料内部组

织和消除残余应力比较有效。国内

学者提出的“微铸锻铣”复合制造技

术 [23–24]，是采用微型滚轮和微型挤压

超声能场在金属增材制造组织性能
调控中的应用*

姜风春 1，2，韩筱凡 1，果春焕 1，陈祖斌 2，董　涛 2，张贺新 1，李海新 2，杨振林 2，孙文瑶 2

（1. 哈尔滨工程大学材料科学与化学工程学院，哈尔滨 150001；
2. 哈尔滨工程大学烟台研究（生）院，烟台 264000）

[ 摘要 ]　针对金属增材制造构件存在微观组织缺陷、残余应力及各向异性等问题，各种组织性能调控技术应运而生。

结合近年来超声能场对增材制造组织性能调控的研究工作，详细分析了超声能场在增材制造过程中的“液 – 固”双

重效应，总结了超声能场对增材制造金属材料的显微组织及其表面粗糙度、显微硬度、残余应力、耐腐蚀等性能的影

响。研究表明，超声能场使材料内部组织晶粒显著细化、孔隙率降低、耐腐蚀性能提高；同时使增材制造构件显微硬

度升高，应力状态向有利于构件性能的残余压应力转变。

关键词：超声能场；增材制造（AM）；超声冲击（UIT）；细化晶粒；残余应力；显微硬度

DOI： 10.16080/j.issn1671-833x.2024.04.014
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CMT equipment

Deposition layers

Wire feeder

Workbench

Ultrasonic probe Ultrasonic generator

CMT torchRegulator

Traveling
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Air compressor

Ar Ar
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motion
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material
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Molten pool

Powder & inert gas
delivery system

Ar Inert gas
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motor

Powder
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Control
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integrated
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（a）超声振动基板辅助电弧送丝增材制造[28] （b）超声振动基板辅助激光粉末熔化增材制造[29]

Integrated UV-A unit
Y XX-Y motion table

Vibration

TC#

f/kHz

碳化硅坩埚

熔体

超声冲击头

装置来辅助熔积沉积成形制造，其目

的是防止熔融材料下落、流淌、坍塌，

避免成形件开裂，减轻或消除残余应

力、改善组织性能，保证零件成形稳

定性，提高成形精度和表面质量。国

外学者在这方面也进行了一系列探

索，如文献 [25] 采用了两种滚筒对电

弧熔丝增材制造构件进行高压滚动

处理，然而滚压轧制技术需要施加较

大的压力，难以用于薄壁件和形状复

杂构件；当以小载荷作用于大尺寸

构件时，作用效果不明显。后续热处

理技术较为简单便捷，只需选取适当

的加热温度、保温时间和冷却方法即

可。但是不恰当的热处理会使零件

变形或者晶粒粗化，同时对于某些合

金，热处理能起到的作用很小，例如

钛合金和不可热处理的强化铝合金

等。对于选区激光熔化技术（SLM）

和选区电子束熔化技术（SEBM）所

制备的小型结构件，采用热处理技术

较为方便，能较好地控制温度、时间、

压力等来改善材料的组织和性能；

对于大型结构件则需要较大的设备，

不仅成本较高，而且大型的结构件热

处理过程中的温度场、应力场较难控

制。同样地，热等静压处理费用昂贵

且操作不便，当对大型工件或复杂工

件需要进行热等静压处理时，可能会

造成工件变形或者微观结构不均匀

的问题 [26]。

目前，增材制造技术已经在航

空航天、交通运输、生物医疗等领域

获得了广泛应用，但是由于本身技

术特点导致金属部件的力学性能难

以满足设计要求，尤其在大型金属

复杂构件增材制造时面临的残余应

力和变形控制等问题更是严重阻碍

了金属增材制造技术的发展，因此，

需要研发一种有效的处理手段来提

升增材制造材料的性能。超声能场

辅助增材制造技术作为一种在线调

控组织和性能的方法，不同于现有

的热处理技术、层间轧制技术和热

等静压技术，其利用大功率超声波

为动力源，驱动设备的冲击头高频

冲击沉积件表面，能够有效细化晶

粒、改善应力分布、提升构件的力学

性能。

本文总结了超声能场对增材制

造金属材料的影响，特别分析了超

声能场“液 – 固”双重作用机理，系

统地阐述了超声能场在增材制造过

程中双重作用的实现形式和在金属

微观结构改善与性能提升中的作

用。

1　超声能场辅助增材制造方法

根据超声能场辅助增材制造的

作用效果不同，可将其分为 3 类：超

声搅拌技术、超声冲击强化技术和新

型超声外能场辅助技术。

1.1　超声搅拌技术

超声搅拌技术是通过多种介质

（空气、金属丝、基板等）将声波传递

到熔池中，从而在金属凝固过程中改

善组织、提高力学性能。该技术主要

应用于传统铸造中，其装置主要由超

声波振动部件、超声波驱动电源和反

应釜 3 部分构成。其原理如图 1 所

示 [27]，将超声冲击头置于熔体中，通

过变幅杆将超声波能量振动传递给

工具头，再由工具头将超声波能量传

递至熔体，并产生“声流”和“空化”

的作用，从而增加熔池金属凝固时的

形核率，达到细化晶粒、均匀组织成

分、减少试件残余应力的目的。近年

来，该技术被应用到增材制造当中，发

展出超声振动基板辅助电弧送丝增

材制造和超声振动基板辅助激光粉

末熔化增材制造，如图 2 所示 [28–29]，

图 1　超声搅拌装置示意图 [27]

Fig.1　Schematic diagram of ultrasonic 
mixing device[27]

图 2　超声振动基板辅助增材制造

Fig.2　Ultrasonic vibration substrate assisted additive manufacturing
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（a）多束冲击针式冲击装置示意图[31] （b）单束冲击针式冲击装置[32]
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Laser beam
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（a）整体布置图[35]

（b）超声冲击装置[35] （c）超声冲击装置结构图

Ultrasonic probe

将超声冲击引入基板或者工作台中，

利用基板 / 工作台的振动将超声引

入至熔池当中，同样可以实现“空化”

与“声流”作用。但由于超声冲击头

直接与熔池相接触，极易引入间隙原

子（如 O、C 和 W 等），导致构件出现

杂质、孔洞等缺陷，进而影响构件的

机械性能。

1.2　超声冲击强化技术（UIT）

传统的超声冲击强化技术 [30]

（又称超声原位冲击技术）属于表面

强化技术，如图 3 所示 [31–32]，该装置

可以按照冲击针数量的不同分为多

束冲击针式与单束冲击针式。传统

的超声冲击技术最早是由苏联著名

科学家 Statnikov 等 [33] 提出并应用

于改善钢的强度和寿命，之后乌克

兰研究人员将该技术用于强化焊接

构件及改善焊接质量。国内外对于

超声冲击的研究主要集中于改善缺

陷 [34]、细化晶粒 [35]、消除残余应力 [36]

等方面。然而传统的超声冲击，实际

作用在工件表面上的冲击频率并没

有达到超声频率（20 kHz 以上），这

是因为传统超声冲击装置的冲击针

与变幅杆是分离的，对工件表面实施

冲击时，变幅杆在换能器的驱动下以

超声频率振动，冲击针在变幅杆的作

用下冲击工件表面，反弹后再次受到

变幅杆的推动，从而不断冲击，冲击

针在工件表面和变幅杆之间一直进

行往复运动，而冲击工件的实际频率

只有几百 Hz，因此在工件上的冲击

根本达不到超声频率，只是一种机械

振动冲击。另一方面，传统的超声冲

击装置中换能器的功率较低（通常在

1 kW 以下），超声冲击作用层的深度

非常小，只有几十 μm。传统超声冲

击装置和技术应用于增材制造时，按

照规划的路径对固体成形材料进行

超声冲击处理，此刻成形层的温度较

低，只能对工件浅表层的微观组织和

力学性能有一定的加工硬化效果，难

以达到改善整体增材制造构件的组

织和力学性能的目的。

1.3　新型超声外能场辅助技术

为了克服传统超声冲击装置的

不足，Yuan 等 [35] 通过结构优化设

计，把传统的超声冲击装置中的冲击

针通过工具头和变幅杆刚性相连（图

4），实现了换能器 – 变幅杆 – 工具头

的冲击频率一致性，保证了作用在

工件表面上的频率真正达到超声频

率（超声频率临界值 20 kHz）；并且

在高温时（在沉积层合金的再结晶温

度以上）把大功率（2 kW）的超声能

量以超声频率直接作用于增材制造

过程中沉积的每一层金属，提高了超

声能场的作用效果和作用深度，通过

逐层改变沉积层组织和性能的方式，

实现增材制造整体零部件组织改善

和力学性能的提高。由于超声冲击

装置的特殊设计，超声能场除了对固

体沉积层的作用效果以外，对于超声

能场施加点前端紧邻的熔覆区内的

熔池凝固过程也有较好的作用效果。

这是因为超声波在金属中具有很高

的传播速度，在对固体熔覆层施加超

声能场作用的同时，也几乎同步作用

在沉积层前端的熔池中，此时超声能

场对熔池中液态金属凝固的干扰效

果增加了形核率，并且由柱状晶转变

成了等轴晶，从而细化了晶粒。

上述多种超声能场辅助增材制

造方法，可将其作用机制总结为两

点：一是通过介质将超声传递到熔

池中实现熔池中的空化与声流作用；

二是将超声作用于固态沉积层中以

实现动态再结晶的效果。当采用创

图 3　传统超声冲击强化设备

Fig.3　Conventional ultrasonic impact equipment

图 4　超声外能场辅助增材制造

Fig.4　Ultrasonic external energy field assisted additive manufacturing



172024年第67卷第4期·航空制造技术

专  稿 FEATURE FEATURE 专  稿

t=1.336 s t=1.342 s t=1.354 s

t=1.368 s t=1.371 s t=1.374 s

t=1.376 s t=1.463 s t=1.468 s

t=1.471 s t=1.473 s t=1.477 s

t=0.800 s t=0.950 s t=1.050 s

t=1.065 s t=1.070 s t=1.080 s

t=1.085 s t=1.087 s t=1.091 s

t=1.095 s t=1.099 s t=1.102 s

t=1.107 s t=1.110 s t=1.113 s

t=1.214 s t=1.217 s t=1.219 s

t=1.221 s t=1.225 s t=1.229 s

t=0.1 s t=0.290 s t=0.292 s

t=0.296 s t=0.300 s t=0.305 s

t=0.310 s t=0.315 s t=0.320 s

D
D

D

D

EE

E

1 mm

1 mm

1 mm

1 mm

BAB
A

B
A

B

B

A

A A A

AAA

B
B

A

F

F

F

F CC

C

C

Cavitation
bubble

Cavitation
bubble cloud

E

（a）空化气泡内爆与声流重熔作用（枝晶D与E先后被分解，枝晶D发生重熔）

（b）声流偏转与重熔作用分解枝晶

（c）枝晶经过破碎枝晶碰撞而碎裂

（d）经过的空化气泡云内爆击碎枝晶

新结构设计的大功率新型超声冲击

装置作用于沉积层时，不仅能够通过

固态沉积层将超声传递到熔池中实

现熔池中的空化与声流作用，而且在

沉积层中能实现动态再结晶效果，

这种对金属增材制造过程中的熔池

“液体”和沉积层“固体”的超声冲

击作用效果，本文称其为超声能场的

“液 – 固”双重效应。

2　超声能场的双重作用效应

2.1　超声能场对沉积过程熔池作用

         效果的验证

超声能场在熔池中会实现两种

作用效果，分别为空化与声流。空化

指的是在液体中由于受到了外力的影

响产生气泡或者由原来的微小气泡核

长大随后急剧内爆并伴有高温、高压

和冲击波的现象。如图 5 所示 [37]，将

超声振动施加在熔池中，当超声频率

达到一定值的时候，熔池的内部会出

现局部的拉应力而形成负压，使得一

些微小气泡核长大聚集，随后形成空

化泡，空化泡继续长大随后内爆，会

释放巨大的压力并伴有瞬时的温度

变化。当超声作用于液体中时，不但

会有空化现象产生，还会在溶液中产

生一种非周期运动，这种非周期运动

叫做超声波的声流效应。由于声波

在传递的过程中能量会逐渐降低，溶

液通过声吸收吸取了部分超声波的

能量从而形成了声流。文献 [38–42]
中通过超高速 X 射线原位观测的方

式发现，在熔池凝固过程中加入超声

波能够实现大范围的枝晶破碎，破碎

的枝晶伴随声流分布在熔池各处，随

后发生重熔，对此归纳为 3 种超声

辅助细化晶粒机理： （1）空化气泡

的混沌脉冲不断压迫枝晶，导致枝

晶出现疲劳断裂； （2）空化气泡云

突然坍缩所释放的强大冲击破坏了

枝晶； （3）坍缩压力作用于枝晶薄弱

处并发生单调弯曲脆性断裂，随后又

证明声流引起的枝晶破碎重熔是诱

导晶粒细化的主要机制，其中声流将
图 5　超声在熔池中的作用 [37]

Fig.5　Role of ultrasonic in the molten pool[37]
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较热的熔体不断输送至枝晶底部，间

接引发枝晶底部重熔。由于声流对

枝晶的偏转作用，枝晶底部出现微裂

纹，进一步引起了枝晶的疲劳断裂。

如图 6 所示 [37]，枝晶由于空化和声

流的综合作用而碎裂，随着声流不断

将碎片循环回空化区，并使细小枝晶

碎片进一步碎裂；在超声作用停止

后，未被熔化的枝晶碎片重新生长为

树枝晶，随着枝晶的生长，枝晶间相

互碰撞并进一步细化。

2.2　超声能场对固态沉积层作用

         效果的验证

超声能场作用于沉积层表面以

引起表面效应和体积效应，达到超声

微锻造的目的。Blaha 等 [43] 在锌单

晶拉伸试验中发现了超声波对于金

属有显著的非线性作用，分别是超声

软化和超声硬化，当超声振动作用于

金属时，超声软化效应立即显露，在

振动结束后才逐渐出现超声硬化现

象。在高功率超声振动下金属会明

显表现出应力降低的特点，这是因为

高功率超声引起位错吸收了足够的

声能并将它们从固定的平衡位置中

释放，而大幅度的位错运动早已超出

平衡位置。当超声应力与晶格缺陷

产生的内应力叠加时，可以有效降低

位错的活化能，这也会使金属内部出

现永久性的变化，与此同时声能所造

成的局部加热同样可以刺激位错的

进一步运动。学者们早期认为在发

生超声软化时，将不再产生位错，随

着研究深入，发现超声波诱导了动态

恢复促进了位错的湮灭，这也可以从

低角度晶界分布更加随机来印证这

一观点。后来有学者发现超声软化

作用时，为摆脱钉扎效应会产生更多

更大面积的位错，进而促进晶粒细

化。Sun 等 [44] 的工作对此做出了解

释，间隙性的冲击所产生的局部剪切

应力足以使局部位错突破钉扎效应

的约束，由于表面产生的塑性变形可

以进一步促进位错的产生，超声所产

生的冲击载荷和超声振荡可以使位

错在一定时间内不断运动，随即发生

合并与湮灭，在距离超声处一定距离

的位置形成位错壁或者位错胞，位错

壁和位错胞在后续过程中进一步发

生改变，以亚晶粒的形式出现在晶粒

内部，随后会因热效应而转化成新的

细小晶粒，实现超声动态再结晶效

果。Hu 等 [45] 对比了有无超声辅助

下的 EBSD 结果，如图 7 所示，经计

算顶部区域和中心区域超声振动对

位错密度的降低率分别为 41.4% 和

9.5%，可以得出结论，超声波振动导

致位错密度显著降低并伴有等轴晶

粒，这与超声波振动引起的动态恢复

效果相似。上述 EBSD 结果表明，声

学软化减少了内部的位错，从而降低

了宏观水平上的实际流动应力。低

位错密度的原始晶粒通过加工硬化

变形，从而激活位错的产生，导致流

动应力增加，使位错密度更高，细长

晶粒内部堆积子晶粒。当发生声学

软化时，通过超声波诱导的动态恢复

促进位错湮灭，因此随着位错密度的

降低和晶粒中亚晶粒的减少，实际流

动应力显著降低。Yang 等 [46] 研究

指出，高温下获得的热能较高，局部

存储能较大，有利于晶界的迁移和位

错运动，提高了晶界的流动性，使动

态再结晶更容易发生，如图 8 所示。

2.3　增材制造过程中超声能场

         “液 – 固”双重作用效果理论

超声外能场辅助技术作为一种

同步处理技术，在铸造、焊接等领域应

用广泛，在液态金属中引入超声振动

对材料凝固和结晶过程中组织和性能

的影响已得到深入研究。在材料凝固

过程中，超声振动产生的超声空化、枝

晶破碎和声流作用可以增加材料的形

核，减少成分偏析，从而获得细小的等

轴晶。超声外能场辅助增材制造的作

图 6　金属间碎片生长成等轴晶的微观图和示意图 [37]

Fig.6　Microscopic and schematic diagrams of growth of intermetallic fragments into equiaxial crystals[37]
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用效果不仅限于熔池当中的声流与空

化效应，同时对于固体沉积层也具有

充分的超声动态再结晶效果。

基于超声在熔池中与沉积层的

作用效果，Yuan 等 [35] 总结并且提出

了超声外能场辅助增材制造的“液 –
固”双重作用，并基于此机理开发出

新型超声能场辅助成形制造技术 [47]。

由于超声冲击头直接和变幅杆刚性

连接，冲击头的频率和超声波频率相

同，使得超声波的冲击作用深度大幅

增加，同时超声能场和压力场的耦

合作用加大了沉积层的变形，促进动

态再结晶发生。关于超声诱导的沉

积层动态再结晶发生的临界条件是

否与传统的再结晶理论相符，还有待

深入研究。这种基于“液 – 固”双重

作用所设计的超声辅助技术，一方面

将超声波引入熔池，有效改善了材料

内部的组织，超声振动通过已凝固沉

积层传导至熔池内部，对熔池凝固过

程的干扰使得熔池内部产生充分的

超声空化作用，熔池内部的微小气泡

将经历膨胀、压缩、振荡，最后高速坍

缩；另一方面，超声振动加剧熔池内

部的流动，均匀了温度场，降低了凝

固过程的温度梯度，使得熔池内部的

凝固条件从柱状晶区向等轴晶区转

变；二者的共同作用细化了晶粒。同

时，超声振动会促使已凝固沉积层的

层间区域再结晶，从而阻断柱状晶的

外延生长；超声振动会加剧已凝固沉

积层顶部的塑性变形，在沉积层内引

入大量的小角度晶界和亚晶，在后续

沉积过程中顶部的塑性变形区发生重

熔消失，但次表面存在的小角晶界和

亚晶会在后续的沉积过程中发生再结

晶现象，从而细化层间区域的晶粒。

3　超声辅助增材制造组织
      性能调控研究

金属构件增材制造过程是复杂

的物理冶金过程，在极短时间内材料

图 7　有无超声辅助下的晶粒取向图、KAM 图和 IQ 图 [45]

Fig.7　Grain orientation map, KAM map and IQ map with and without ultrasonic assistance[45]

图 8　不同温度下有无超声辅助的 IPF 图对比 [46]

Fig.8　Comparison of IPF maps with and without ultrasonic assistance at different temperatures[46]
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经历了熔化、冷却和凝固过程，导致

构件的组织特征在高的温度梯度和

凝固速率下多为粗大的柱状晶或树

枝晶，还存在较高的残余应力和孔洞

等缺陷。增材制造技术表现出控形

易、控性难的特点，当前对增材构件

的组织和性能调控是增材制造研究

热点，尤其是构件微观组织和机械性

能的在线控制。在增材制造过程中，

零件内累积的残余应力会导致疲劳

性能下降从而发生变形。由于疲劳

裂纹通常始于应力集中，如孔隙和夹

杂物，因此这些缺陷对工件的疲劳寿

命有重要影响。采用超声能场辅助

增材制造不仅能够细化晶粒，同时能

够缓解甚至消除构件内部缺陷，改变

或消除构件残余应力状态，增强构件

的可靠性与安全性。

3.1　超声能场对沉积层显微组织的

         影响

Fan 等 [48] 的研究表明，经过超

声冲击后，35# 碳钢板的表层晶粒得

到细化，并且获得了纳米结构表面

层，通过 XRD 图谱可知，使用 UIT
处理 35# 碳钢之后，衍射峰宽化，验

证了晶粒得到细化，同时细晶样品衍

射峰相对于粗晶样品略有偏移，这是

由于晶格的变形，通过布拉格方程对

满足条件的变化分析，X 射线的衍射

峰会发生偏移 [49–50]。晶粒的大小与

冲击时间同样存在联系 [51]，随着冲

击时间从 15 min、30 min 增加到 60 
min，平均晶粒尺寸从（23.1±4） nm、

（19.3±2） nm 减小到（16.2±4） nm，

分析认为冲击时间增加，表面获得更

多能量，变形程度增加，晶粒进一步

细化。

在超声能场辅助增材制造中，原

始粗晶中生成许多位错，位错不断重

复增殖、滑移、重排、湮灭这个过程，最

终缠结成“位错胞”，位错胞通过继续

吸收位错转变为小角度晶界，原始粗

晶被位错胞分割，随着冲击进行，位错

继续重复上述过程，大量位错堆积在

小角度晶界，加上相邻晶粒间的滑动

或转动现象，小角度晶界转变为大角

度晶界，原始粗晶被划分成多个细小

的亚晶。继续冲击对材料施加变形，

在亚晶内会出现许多新的位错，形成

新的位错网络，使材料的晶粒进一步

细化，最终可以细化到纳米晶尺寸 [33]。

Yuan 等 [35] 在激光熔丝增材制

造（LWAM）中采用刚性连接式的新

型冲击装置，提出了超声外能场辅助

增材制造“四区域”理论，如图 9 所

示，超声振动作用起始点为 B，而 AB
点之间区域 R 是参考区域，该区域仅

为激光增材制造过程；当超声作用

于 B 点时，增材制造过程已至 C 点，

因此 BC 间 S 区是超声波振动仅作

用于沉积层（固体）的区域；对于 CD

之间区域 L+S 包括超声波振动对熔

池（液体）和沉积区域（固体）的影响；

当超声装置行至 D 点时，增材制造

过程已完成，超声装置结束工作，因

此对 DE 之间 L 区仅存在超声装置

作用于 CD 阶段通过沉积层传播至

熔池中的振动作用。该研究表明，在

未施加超声能场时，Ti–6Al–4V 合金

的显微组织中出现了平行于试样构

建方向的从基板处到沉积件顶部的

粗大柱状 β 晶粒，如图 10 所示 [35]，

这是由增材制造过程中的热量积累

造成的，是普通增材过程中难以避免

的问题。在循环沉积时，第一层沉积

层由于沉积在基板上，热量能够从基

板和空气中通过传导、对流和辐射散

图 9　LWAM 过程辅助超声波振动原理图 [35]

Fig.9　Schematic diagram of LWAM process assisted ultrasonic vibration[35]

图 10　利用超声波振动辅助 LWAM 制造的 Ti–6Al–4V 合金的微观形貌和微观结构 [35]

Fig.10　Micromorphology and microstructures of Ti–6Al–4V alloy fabricated by LWAM 
assisted with ultrasonic vibration[35]
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失，从而形成非常细小的等轴晶，继

续沉积时，随着沉积层数的增高，熔

池的热量主要从熔池上方的空气中

散失，由于温度梯度较大，因此容易

形成柱状晶，每次沉积新一层时，沉

积件表面被重新加热，温度升高到 β
转变温度以上，转变结构中保留的 β
以相同的方向重新生长，柱状晶在沉

积层中延伸。一旦发生上述重构，β
晶粒变粗，并在新层凝固期间作为外

延柱状生长的基底。因此，在没有经

过后处理的增材制造 Ti–6Al–4V 零

件中，随着每个新层的添加，在固态

和凝固过程中柱状 β 晶粒逐渐生长

粗化，由于 <001> 结晶方向平行于凝

固前沿的最大热梯度方向，该取向为

择优取向，最终导致在沉积件中形成

了强 <001> 织构 [52]。经过超声能场

处理后，试样显微组织中的晶粒得到

细化，原有的从沉积件底部到顶部的

粗大柱状晶破碎，形成平均晶粒尺寸

约为（152±93） μm 的细晶，原来强

烈的织构在超声能场的作用下也被

消除，取向趋于随机。通过图 11 和

12[35] 可以明显发现熔池中出现空化

图 11　超声在沉积层上的传播和分布规律 [35]

Fig.11　Propagation and distribution of ultrasonic waves in sedimentary layer[35]

图 12　熔池内部声压的分布情况 [35]

Fig.12　Distribution of sound pressure in molten pool[35]
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（a）激光增材制造试样
（上部相邻晶粒间位向差）

（e）激光增材制造试样
（顶部位错密度）

（f）激光增材制造试样
（中部位错密度）

（g）超声外能场辅助下
激光增材制造试样
（顶部位错密度）

（h）超声外能场辅助下
激光增材制造试样
（中部位错密度）

（j）图13（h）中对应区域
的位错密度分布

  （i）图13（g）中相应区域
的位错密度分布

  （b）激光增材制造试样
（中部相邻晶粒间位向差）  

（c）超声外能场辅助下的激光
增材制造试样（上部相邻晶粒

间位向差）  

（d）超声外能场辅助下的激光
增材制造试样（中部相邻晶粒

间位向差）  

图 13　超声对于沉积层中位错密度的影响 [53]

Fig.13　Effect of ultrasonic on dislocation density in sedimentary layers[53]

与声流现象，微气泡芯经历膨胀、压

缩、振荡的过程，最后高速坍塌。而

在空化气泡破裂的过程中，会在非常

小的体积内产生较大的温度梯度和

压力梯度。一方面，较大的局部温度

梯度会导致凝固过程中过冷的增加；

另一方面，瞬时高强度冲击波和强对

流会在熔池中引起射流，从而加速熔

体的流动，并使熔池中溶质发生完全

对流。以上两个因素的结合将提高

熔池中的形核速率，从而细化晶粒。

此外，空化还可以诱发枝晶碎裂。因

此在所设计试验中不仅有超声振荡

促进位错运动进而引发组织内部动

态再结晶，同时还发现采用刚性连接

超声装置可以有效将超声传递至熔

池当中，并且实现空化与声流。与此

同时还发现熔池“液 – 固”界面处的

温度梯度 G 和凝固速度 R 是影响熔

池内部等轴晶形成的重要因素。施

加超声振动后的熔池开始时先生成

柱状晶，但是随着超声作用时间延

长，熔池顶部更大范围内的凝固条件

都落入到等轴晶区域。这也证明超

声振动在熔池凝固过程中所产生的

声流效应能够有效降低熔池内部的

温度梯度，均匀化熔池内部温度场，

从而进一步促进熔池内部柱状晶向

等轴晶的转变，扩大凝固过程中熔池

顶部的等轴晶区域。Wang 等 [53] 对

于超声外能场辅助增材制造中的动

态再结晶过程做出了更为详尽的解

释，如图 13 所示，超声外能场所引入
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的位错为重结晶提供了更高的存储

能量，因此重结晶速率更快；通过超

声外能场产生的应变和后续沉积的

热作用共同作用对位错进行重排，在

此过程中可能发生位错的湮灭，在热

作用下，位错倾向于聚集到晶界；此

外，晶粒中的位错也可以聚集并形成

位错壁，位错壁可以防止位错向晶

界移动；随着位错的进一步聚集，

这些位错壁逐渐形成小角度晶界

（LAGB），相邻亚晶之间的取向差

增大。在后续沉积过程的热效应

下，LAGB 容易迁移并逐渐转变为

大角度晶界（HAGB），并形成新的

晶粒。

Yuan 等 [54] 还尝试将超声能场

引入 LWAM 过程，认为超声冲击可

以细化 ER321 不锈钢的显微组织，

如图 14 所示（不同层间的界面用黑

色虚线标记）；未施加超声冲击时，

在两个连续沉积层的微观组织中显

示出典型的柱状晶组织（图 14（a）），
并且沿着试样沉积方向外延生长，同

时每层顶部存在少量细等轴晶组织，

这可能是因为在 LWAM 的条件下，

沉积下一层时，快速加热导致熔池下

方热处理区的晶粒发生再结晶，因

此形成了一小部分细等轴晶组织 [12]；

相比而言，超声冲击的沉积层的显微

组织更加均匀，等轴晶组织几乎完全

取代柱状晶组织（图 14（b））。
Zhou 等 [55–56] 以 空 气 为 介 质

将超声传至熔池当中，将其应用于

24CrNiMoY 合金钢，研究了合金钢的

组织演变、性能及其动态再结晶机制。

试验装置示意图见图 15 上部 [55–56]，和

常见的超声冲击装备相比，该装置中

的超声发生器不接触熔池或者沉积

零件，因此超声冲击头不会对沉积件

表面形成机械压力，仅通过产生的超

声作用于熔池，利用超声波对沉积过

程中熔池内的液态金属在凝固过程

中产生的声空化、声流和共振效应，

以达到细化晶粒、减少孔隙缺陷、改

善材料机械性能的作用。研究表明，

通过施加超声，材料的孔隙率显著降

低，而且超声发生器与基板的角度对

沉积结果也有一定影响，当超声波作

用的角度为 60° 时，板条状贝氏体的

平均条带宽度减少 60%（从 34.9 μm
至 14 μm），晶粒尺寸减小 46%（从

图 14　LWAM 的 ER321 不锈钢多道多层样品的微观结构 [54]

Fig.14　Microstructure of multi-pass multilayer sample of ER321 stainless steel by LWAM[54]

图 15　非接触式超声辅助直接激光沉积复合工艺作用时熔池中半固化态位置处

再结晶程度示意图 [55–56]

Fig.15　Schematic representation of the degree of recrystallization at position of semi-solidified 
state in molten pool during action of non-contact ultrasonic assisted direct laser deposition 

composite process[55–56]



24 航空制造技术·2024年第67卷第4期

专  稿 FEATURE FEATURE 专  稿

0.87 μm 至 0.47 μm），材料的组织和

晶粒都得到了细化，并且后续试验证

明相较于未施加超声的样品，以 60°
施加超声的材料力学性能大幅提高。

图 15 下部显示了在直接激光沉积和

非接触超声辅助复合工艺作用时，合

金钢熔池中的半固化态处的结晶过

程；未经超声波处理的合金钢在半

固态下的动态再结晶行为主要由直

接激光沉积期间的热循环和热应变

激发，动态再结晶所需的应变能由位

错储存能提供。施加 360 W 的非接

触超声波处理时，由于超声波能量的

作用，半凝固区的晶粒内开始出现高

密度的位错，为动态再结晶提供更多

的能量，刺激了动态再结晶行为，并

使动态再结晶持续发生。最终，在超

声作用下，再结晶分数从 9.7% 增加

到 21.8%。如图 16 所示，当超声波

功率超过 360 W，晶粒内的位错密度

显著增加，在加热和超声波的塑性变

形作用下，少数晶粒开始快速异常生

长，并在生长的过程中吞并相邻的细

的再结晶晶粒，使样品的再结晶分数

降低到 11.8%，但仍高于未加超声处

理的数值。

图 16　非接触式超声辅助直接激光沉积复合工艺作用于合金钢的再结晶分数图 [55–56]

Fig.16　Non-contact ultrasonic-assisted direct laser deposition composite process action and recrystallization fractions of alloy steels plotted[55–56]

3.2　超声能场对构件缺陷的作用

         效果

构件缺陷是制约增材制造发展

最大的问题，其中包括较高的孔隙率

和高热输入量导致的微裂纹等。例

如，铝合金自身易吸附氢元素，所以

孔隙率更高，需要加以控制。利用超

声波振动和空化效应进行金属熔体

脱气是解决增材制造孔隙率高的有

效手段，在加入超声之后孔隙明显

减少，并且随着超声振幅增大，孔隙

率逐渐降低。Xu[57–59] 等深入研究了

熔体的超声波脱气，发现超声振动

可以在几 min 内获得稳定的氢浓度，

与熔体初始氢浓度无关；熔体体积

越小，熔体温度越高，脱气效果越好；

超声脱气机理总结为超声空化效应，

超声振动可以有效地降低铝合金孔

隙率。Li 等 [51，60] 研究了超声的功

率和作用时间对铸锭气孔率和晶粒

细化的影响，结果表明，在超声功率

高于空化阈值时脱气效果明显，超声

搅拌作用有利于熔体温度均匀化，随

着作用时间的增加，晶粒先细化后粗

化。

为了解决增材制造零件孔隙率

高和组织不均匀的问题，Zhu 等 [61]

研究了超声辅助电弧焊接技术，探讨

了超声对 MGH956 合金焊接接头孔

隙和性能的影响，结果表明，引入超声

后接头孔隙急剧减少，抗拉强度显著

提高；随着超声频率的降低，气泡尺

寸增加，更利于气泡上浮。Xu 等 [62]

发现增材制造过程中前一沉积层表

面形貌对于孔隙率具有较大影响，并

认为表面黏附的金属球包含未熔化

的粉末，外熔池的液滴飞溅所导致的

不平整沉积层是孔隙形成的主要原

因；在新层沉积过程中，粗糙的表面

会导致气体滞留，金属球间隙处的过

热气体迅速膨胀使孔隙形成，而高频

超声冲击使沉积层更加平整，可去除

黏附的金属球，有助于消除孔隙成形

点。Chen 等 [63] 使用超声辅助 TIG
焊接技术进行了 2195 铝锂合金薄板

的焊接，研究了焊接速度和超声功率

对孔隙率和气孔尺寸的影响，如图

17 所示，结果表明，随着焊接速度降

低，孔隙率降低，气孔尺寸增大；随

着超声功率的增大，孔隙率和孔径

先减小后增大；瞬态空化较弱时，微

气泡容易逸散，孔隙率降低，而瞬态

（a）未加超声 （b）超声功率120 W （c）超声功率240 W

（d）超声功率360 W （e）超声功率480 W （f）超声功率600 W

Recrystallized Substructured Deformed

5 μm

5 μm

5 μm

5 μm

5 μm

5 μm
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500 μm 500 μm

500 μm 500 μm
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（e）30% （f）40%

空化强度进一步增大，会导致孔隙率

和孔径增大。Todaro 等 [64] 研究发

现，在采用振幅 30 μm+ 超声频率 20 
kHz 的超声冲击辅助下，获得近乎完

全致密（孔隙率接近 0.01%）的增材

制造构件，如图 18 所示。

桶形抛光 [65]、喷丸 [66]、超声喷

丸 [67]、超声冲击 [68] 等都会对增材制

造构件的性能产生正面影响。Lesyk
等 [69] 比较了上述 4 种后处理技术对

选区激光熔化 Inconel 718 合金零件

表面形貌、孔隙率、显微硬度和残余

应力的影响（表 1），可以看出经过超

声冲击处理后的试样的综合性能更

为优秀。

3.3　超声能场对构件残余应力的

         作用效果

超声在沉积层中的振荡效应与

熔池中的声流搅拌效果，可以有效

改变金属应力场。在超声的高频作

用下，残余应力可转变为有益且较

大的残余压应力。通过粉末冶金制

造的 Ti–6Al–4V 合金表面的残余应

力为 –35 MPa（负号代表残余应力

为压应力），经 UIT 后，残余应力增

加到 –570 MPa[70]。激光冲击喷丸、

水射流空化喷丸（WjCP）、水射流

喷丸（WjSP）和多针超声冲击处理

AISI 304 不锈钢后，可分别获得 –470 
MPa、–377 MPa、–519 MPa、–693 
MPa 的残余压应力 [71]。这些处理都

能产生残余压应力，有利于增强材料

防腐性、耐磨性和延长疲劳寿命，其

中 UIT 能够产生最大的残余压应力。

焊接接头常因不均匀受热使各个区

域的显微组织存在较大差异，形成热

应力和组织应力，导致焊接接头力学

性能较差。采用 UIT 后，在细化组织

的同时，还能够将焊接接头的残余拉

应力转变为残余压应力，有效提高焊

接接头的力学性能 [72]。Zhou 等 [73] 采

用有限元与试验结合的方式对超声

能场如何改变残余应力形式进行了

预测，结果如图 19 所示，构件塑性变

形区存在一定程度的残余压应力，其

图 17　不同超声波功率下纵向截面的孔隙分布 [63]

Fig.17　Pore distribution in the longitudinal section at different ultrasonic powers[63]

图 18　增材制造的 316L 不锈钢在有无超声辅助下的缺陷对比 [64]

Fig.18　Comparison of defects in additively manufactured 316L stainless steel with and without 
ultrasonic assistance[64]

表 1　4 种后处理对 SLM Inconel 718 合金的影响 [69]

Table 1　Impact of four post-processing technologies on SLM Inconel 718[69]

性能参数 打印件原件 桶形抛光 喷丸 超声喷丸 超声冲击

表面粗糙度 /% 100 79.4 126.2 73.8 42.6

残余孔隙度 /% 100 76.9 59.4 45 16

显微硬度 /% 100 114.2 166.5 123.8 150

残余应力 /MPa 120 –201.4 –510.7 –313.8 –428.7

硬化层 /μm 0 80 180 140 180
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中在 2.2 mm 的塑性变形区内，σx 和

σz 均超过 –150 MPa，这也证实了超

声引发的塑性变形可以将应力状态

从拉应力变为压应力，从而提高材料

的疲劳强度。Xing 等 [74] 研究了 UIT
对 SLM 制造的铝合金试样残余应

力的影响，测量了试样各不同顶面沿

厚度方向的残余应力变化，发现残余

拉应力转化为压应力，最大转换差为

170 MPa；然而随着深度的增加，作用

效果降低，有效深度为 1.5~2 mm；从

残余应力变化的角度来看，UIT 对提

高 SLM 制造的试样的抗应力腐蚀性

具有积极作用。

4　超声能场对增材制造构件
      机械性能的影响

超声能场作用于材料的增材制

造过程，通过对材料的内部组织进行

调控，从而可以大幅提升构件的机械

性能。

4.1　力学性能

增材制造过程的特殊性使增材

制造构件的组织不均匀，在顶部、沉

积层与底部呈现不同形貌，力学性

能也因此受到不同程度的影响。研

究表明，超声冲击作用不仅能够改善

沉积层内部的组织结构与应力状态，

同时还可显著提高沉积层的机械性

能 [75–76]。Wang 等 [77] 研究了超声能

场对激光沉积 Inconel 718 合金机械

性能的影响，发现超声处理使沉积层

的屈服强度和抗拉强度分别提高了

34% 和 12%，而塑性始终保持在 17%
左右。Wang 等 [78] 对超声冲击强化

的 316L 不锈钢的组织和机械性能

研究发现，超声冲击处理后试样的屈

服强度提高 65.4%。Diao 等 [79] 对电

弧增材制造（WAAM）的 ER321 不

锈钢试件的力学性能进行了测试（图

20），经 UIT，试件的屈服强度（YS）
显著提高至 425.5 MPa，同时总伸长

率（TE）略有增加；应力 – 应变曲线

和应变硬化曲线如图 20（b）所示，

图 20　WAAM 制造的 ER321 不锈钢的力学性能比较 [79]

Fig.20　Comparison of mechanical properties of ER321 stainless steel by WAAM[79]

图 19　沉积层在 σx、σy、σz  3 个方向上的

残余应力 [73]

Fig.19　Residual stress of the sedimentary 
sample in three directions: σx, σy, σz

[73]
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两条曲线的交点是缩颈点，有无超

声辅助下的试样的伸长率（UE）分

别为 50% 和 48%。Wang 等 [53] 对超

声冲击强化的 304 不锈钢的机械性

能研究发现，平均屈服强度从 368.9 
MPa 增加到 401.8 MPa，平均极限

拉伸强度（UTS）从 589.7 MPa 增加

到 622.9 MPa，平均伸长率从 40.7%
增加到 46.9% ；其中拉伸性能的改

善归因于晶粒细化和位错强化，在

引入超声冲击处理后，微观结构为细

等轴晶粒，可以有效提高综合力学性

能；此外，梯度晶粒结构还可以有效

增强晶粒之间的配位变形，改善材料

的塑性性能。Wang 等 [80] 研究了不

同超声功率对于马氏体不锈钢延伸

率的影响，发现随着超声功率不断增

加，增材制造试样的极限抗拉强度

并没有发生明显变化，而延伸率却

从 5.5% 提升至 8%，强度和伸长率

的乘积（PSE）提高了 52.9%，这意味

着超声处理是提高激光增材制造的

1Cr12Ni3MoVN 合金韧性的有效途

径。

4.2　显微硬度与耐磨性

对高强钢而言，超声能场的压

应力使局部区域的位错密度增加，

引起组织快速硬化 [81]。与此同时，

沉积层表面因塑性变形使粗大柱

状晶发生碎化，引起沉积层晶粒

细化，并促进其组织均匀化 [82–84]。 
原始 AlxCoCrFeMnNi（x=0、0.5、1.0） 
样品的显微硬度分别是 165HV0.1

（CoCrFeMnNi）、175HV0.1（Al0.5Co 
CrFeMnNi）、405HV0.1（Al1.0CoCr 
FeMnNi），经 过 UIT 后，材 料 表 面

硬化，显微硬度分别是 308.5HV0.1、

314HV0.1、450.8HV0.1，且前两者都能

形成约 400 μm 的硬化层，而当 x=1.0
时，仅形成约 40 μm 的硬化层，可见

材料成分对超声冲击处理后的硬度

值和硬化层厚度有较大影响。相比

于常温条件，在低温条件下 UIT 所

获得的显微硬度值更高。在液氮处

理的低温 UIT 条件下，一方面 UIT

能够细化晶粒，产生晶界强化，另外

一方面低温下更容易发生孪晶孪生

和 γ→ε 和 γ→α′ 马氏体相变，发生相

变强化。材料的硬度依赖于微观结

构，而应变温度决定微观结构。冲击

头对金属表面的冲击载荷越大，硬化

层厚度越大，显微硬度值也就更大。

超声冲击诱导的纳米组织也有利于

沉积层硬度的提高。Li 等 [75] 对超声

冲击辅助增材制造的 GH3090 高温

合金构件进行了性能测试与分析，如

图 21 所示，由测试结果发现显微硬

度在熔覆层的顶部呈现与其深度相

关的梯度规律，而在核心和底部呈均

匀分布，这是由于熔覆层表面布满细

小的等轴晶，随着深度增加晶粒逐渐

长大，在中部与底部以粗大的柱状晶

为主；超声处理后的显微硬度随着

超声功率的增大而增加；超声冲击

导致沉积层顶部表面产生微小的塑

性变形，从而产生残余压应力，提高

了显微硬度；与未处理构件相比，超

声功率为150 W、300 W和450 W时，

显微硬度分别提高了 7%、20% 和

46%。Ye 等 [85] 认为超声冲击是一

种提高合金显微硬度和硬化层深度

的可行方法，但也有研究表明超声冲

击产生的塑性变形对微观组织细化

的作用有限 [7，15]。Yuan 等 [35] 以试验

与模拟结合的方法研究了超声微锻

造对钛合金的作用效果，发现超声能

场对熔池的干扰作用是合金组织细

化的主要原因，超声能量有效阻断了

枝晶的外延生长趋势，细化了钛合金

的微观组织，并产生了等轴晶，因此

显著提高了钛合金构件的显微硬度。

超声外能场辅助增材制造还可以增

强材料的耐磨性能，Li 等 [86] 在低碳

钢基体上通过氩弧堆焊沉积耐磨铁

基合金涂层，利用超声冲击诱导涂层

图 21　超声冲击辅助增材制造 GH3090 高温合金构件的微观组织与显微硬度 [75]

Fig.21　Microstructure and microhardness of GH3090 high-temperature alloy components by 
UIT assisted additive manufacturing[75]
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纳米化；对有无经过超声处理的涂

层进行比较，经超声处理后涂层横截

面呈现出明显的梯度微观结构，而且

涂层显现出更高的硬度弹性模量比、

更低的摩擦系数和磨损损失；纳米

晶结构的引入，使磨损机理也从沉积

态涂层的黏着磨损转变为 UIT 处理

涂层的研磨型磨损。

5　结论与展望

超声外能场辅助技术在细化增

材制造构件组织和晶粒、改变应力状

态的同时，可大幅消除缺陷、提升综

合力学性能，广泛适用于金属增材制

造的在线组织性能调控。然而随着

研究的逐渐深入，以下 6 点问题亟待

解决。

（1）超声冲击装置功率较低是

当前主要问题，单个超声冲击装置功

率受到了换能器材料种类的限制，难

以获得大的超声功率，并且设备的输

出功率不稳定。所以，采用新的换能

器材料提升超声冲击装置的功率是

需要解决的首要问题。

（2）虽然目前适用于大多数沉

积式增材制造方式，但受 SLM 与

SEBM 特殊的铺粉方式和成形舱的

限制，超声外能场辅助会导致粉床上

的粉末振动、形状损坏、精度不高、粉

末积聚和损失等问题，迄今还无法应

用到选区熔化成形制造中，这也是一

个需要解决的重要技术问题。

（3）目前超声外能场辅助增材

制造技术研究涉及的金属类型较少，

只对不锈钢、钛合金、铝合金和高熵

合金等有初步探索，缺少系统化研

究，因此需要建立超声外能场辅助下

的多金属体系化研究，揭示不同金属

种类、不同增材制造类型与超声外能

场技术之间的耦合关系。

（4）目前对于超声外能场对熔

池凝固过程中形核、结晶等行为的研

究较多，并形成了经典的“声流”和

“空化”理论，但是对超声外能场辅

助增材制造沉积层引发的动态回复

与再结晶现象未引起足够重视。

（5）超声外能场辅助增材制造

过程是一个复杂的多物理场耦合作

用过程，影响和控制着超声能场作

用下宏观尺度熔池传热 – 流动行为

及微观尺度枝晶形核 – 生长行为。

采用数值分析方法模拟如此复杂

的过程，面临着宏微观模型关系复

杂、宏微观特征时间和空间尺度差

异大和大量数据同步求解困难等问

题。

（6）在应用方面，应研发大尺寸

金属复杂构件组织增材制造在线调

控技术，并在各种增材制造工艺中推

广；开发超声能场辅助增材制造技

术与装备，不仅能解决增材制造构件

的缺陷问题，还可极大程度减少零件

生产的损耗、提高零件质量、加快生

产效率，促进金属增材制造技术的发

展和应用推广。
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Application of Ultrasonic Energy Field in Control of Microstructure and 
Properties in Metal Additive Manufacturing Technology

JIANG Fengchun1,2, HAN Xiaofan1, GUO Chunhuan1, CHEN Zubin2, DONG Tao2, ZHANG Hexin1, 
LI Haixin2, YANG Zhenlin2, SUN Wenyao2

(1. School of Materials Science and Chemical Engineering, Harbin Engineering University, Harbin 150001, China;
2. Yantai Graduate School, Harbin Engineering University, Yantai 264000, China)

[ABSTRACT]　Various techniques to control microstructures and performances have been developed to address the 
problems of microstructure defects, residual stress, and anisotropy in metal additive manufacturing components. Based 
on the recent work performed in associated with additive manufacturing assisted by ultrasonic energy field, this paper 
analyzes the “liquid–solid” dual effect of ultrasonic impact, and summarizes the influence of ultrasonic impact treatment on 
the microstructure, surface roughness, microhardness, residual stress, corrosion resistance and other properties of additive 
metal materials. The results show that ultrasonic energy field ensures that the internal microstructure and grain size are 
significantly refined, the porosity is reduced, and the corrosion resistance is improved. At the same time, the microhardness 
of the additive component increases, and the residual tensile stress is transformed into residual compressive stress that is 
beneficial to the mechanical properties of the parts.
Keywords: Ultrasonic energy field; Additive manufacturing (AM); Ultrasonic impact treatment (UIT); Refining grain; 
                    Residual stress; Microhardness
 （责编  逸飞）
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  副教授，博士，研究方向为强流脉

冲电子束表面改性、材料无损检测与评

价、高温部件损伤评价及寿命预测等。

高能束表面改性技术是利用高

能量密度束流（激光束、电子束和离

子束）作为改性源，辐照材料或工件

发生相变、熔化甚至气化，随后热量

向材料深处快速传导，表面温度又快

速降低，经此“骤热极冷”过程，实现

材料表面的强化处理。激光表面改

性在工艺上主要包括激光相变硬化、

激光熔覆和激光冲击强化等方式，另

外还有激光退火、激光合金化、激光

熔凝等。

1.1　激光相变硬化

激光相变硬化（Laser transformation 
hardening，LTH）又称激光淬火，是

通过激光扫描使材料表面温度达到

相变温度以上、熔点以下，再以高于

临界冷却速率冷却，从而实现自淬火

的一种方式 [2]，其原理如图 1 所示。

LTH 是最早获得应用的激光表

面改性技术，得益于高功率密度激光

器的发展，在表面硬化加工领域现已

争得一席之地。LTH 最先广泛使用

的是 Nd ：YAG 激光器，后来半导体

激光器和光纤激光器因结构紧凑、性

高能束表面改性技术在航空领域的应用

陈　军 1，李　伟 2，郝胜智 1

（1. 大连理工大学材料科学与工程学院，大连 116024；
2. 大连理工大学（鞍山）研究院，鞍山 114051）

[ 摘要 ]　高能束表面改性适用于各种金属和合金，能够显著提升材料表面硬度、耐磨、耐蚀等性能指标，是航空部件

实现性能提升的有效手段之一。本文总结了 6 种高能束表面改性技术的基本原理、设备构成和改性应用，其中激光

相变硬化通过马氏体相变强化金属材料表面；激光熔覆通过选择不同粉末实现表面修复和表面性能提升，重点在于

控制裂纹缺陷；激光冲击强化可有效解决航空发动机部件高周疲劳断裂问题；强流脉冲电子束和强流脉冲离子束一

方面需要提高设备的性能和运行稳定性，另一方面要针对航空部件应用开展深入研究；而离子束辅助沉积则可以通

过制备固体润滑涂层实现对微动磨损的有效防护。最后，提出对高能束表面改性机理深入研究、发展专业化智能化

装备和实现多种束源复合与集成的发展方向。

关键词：表面改性；激光相变硬化；激光熔覆；激光冲击强化；强流脉冲电子束；强流脉冲离子束；离子束辅助沉积
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表面，改变其组织结构或化学成分，

进而实现材料或工件表面性能的提

升和使用寿命的增加。传统表面改

性技术（喷砂、渗碳、渗氮、表面涂层

等）虽然工艺成熟、应用广泛，但各

自存在缺点，如喷砂有严重的噪声和

环境污染，渗碳、渗氮处理工期长，表

面涂层与基体的结合强度低，阳极氧

化适用范围有限，无法满足节能环保

及日益增长的材料表面性能要求。

而高能束表面改性技术具有非接触、

无污染、材料适用性广、便于精确控

制等优点，能显著提升材料表面硬

度、耐磨、耐蚀、抗氧化等性能指标，

是航空领域实现材料性能提升的有

效手段之一 [1]。

1　激光表面改性技术

高能量密度激光照射在材料表

面，逆向轫致辐射被材料表层吸收转

变为热能，材料表面温度快速升高，
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（a）预置涂层法 （b）同步送料法

能稳定、电光转换效率高、价格较低

等优势更受青睐 [3]。LTH 具有变形

小、表面硬度高的特点，技术已较为

成熟，适用于铸铁、碳钢、低合金高强

钢、工具钢、模具钢、高合金钢等，尤

其适合钢制高精度零件及局部区域

的处理。LTH 装备已有批量成品出

售，以半导体激光器为束源的设备结

构如图 2 所示 [4]。

国内外学者对 LTH 开展了广

泛的试验研究和应用尝试。刘江龙

等 [5] 使用 CO2 激光器对 GCr15 钢进

行 LTH 处 理，SEM、TEM、XRD 等

的分析结果表明，GCr15 钢中马氏体

的质量分数为 0.90%，比正常淬火高

0.40%，说明 LTH 改性的主要机制为

马氏体相变；Carrera–Espinoza 等 [6]

对 1538MV 钢进行 LTH 处理，结果

表明材料中的铁素体与珠光体转变

为马氏体，且相比于常规淬火，马氏

体分布更加均匀；Rana 等 [7] 对不同

碳含量的碳素钢进行 LTH 处理，结

果显示 30 钢表层组织为板条马氏

体，45 钢表层的马氏体组织更加细

密。虽然学界对 LTH 改性技术的应

用进行了广泛研究，但对于 LTH 机

理的理解尚未完全达成一致。

美国通用汽车公司是首个将

LTH 用于工业生产的企业，于 20 世

纪 70 年代就建立了汽车换向器壳体

内壁、柴油机缸套等部件的 LTH 处

理生产线，取得了良好效果。国外应

用高功率激光器对潜艇、飞机等的重

载大齿轮进行 LTH 处理，解决了常

规热处理引发的大变形、高噪声等问

题 [8]。我国 LTH 技术起步于 20 世

纪 80 年代，先是在汽车发动机缸体、

缸套等方面开展应用研究，后逐渐拓

展到航空航天、冶金等领域，通过对

轴体、套筒、齿轮、叶片、模具部件的

改性使其获得了良好的强化效果 [9]。

1.2　激光熔覆

激光熔覆（Laser cladding，LC）

是使用激光作为热源，加热、熔化合

金粉末或复合粉末，使之与基体材料

形成一层冶金结合的表面涂层，从而

显著改善基体表面特性的强化方式。

根据粉末添加方式的不同，LC 分为

预置涂层法和同步送料法 [10–11]，其原

理如图 3 所示。

LC 工艺主要包括熔覆粉末的

制备、熔覆对象的适用性验证和熔覆

缺陷控制 3 个方面。熔覆粉末主要

包括自熔性合金粉末和复合粉末两

大类，其中自熔性合金粉末又可分为

镍基、钴基、铁基 3 个系列。经验证，

LC 广泛适用于各种金属材料及其工

件，既可针对表面磨损、腐蚀、划伤、

缺损等进行修复，又可提高其表面耐

磨、耐蚀、抗氧化等使役性能 [12]。LC
具有结合强度高、粉末选择范围广等

特点，既解决了电弧焊、氩弧焊等传

统热加工方式无法避免的变形、疲劳

损伤问题，又化解了电镀、喷涂等传

统冷加工方式涂覆层与基体结合强

度低的矛盾 [13]。熔覆缺陷的控制是

LC 技术的难点，随着熔覆层厚度的

增加，表面缺陷逐渐增多，而最为棘

手的裂纹缺陷限制了 LC 向工业应

用转化的速度。裂纹主要出现在表

面与界面搭接处，由残余应力（包括

热应力、组织应力和约束应力）引发，

控制涂层的裂纹缺陷可采用多种策

略，包括合理选择涂层材料、优化工

艺参数、采取预热和后热处理、应用

辅助场、使用数值模拟预测裂纹产生

及扩展等 [14]。

LC 制备高硬耐磨涂层涵盖材

料设计、工艺优化、统计计算、仿真模

拟、辅助技术研究等多个方面，其中

工艺优化涉及激光功率、扫描速度、

送粉速率、载粉气流量、搭接率、熔

覆路径、熔覆层数等多项参数。Guo
等 [15] 在激光能量密度 72 J/mm2 时

制备多层 24CrNiMoY 涂层，发现其

润湿性良好，未出现裂纹和未熔区等

缺陷，而且选择合适的能量密度可有

效减少夹杂物的析出，降低涂层的

热应力。许妮君等 [16] 使用 LC 制备

DL2501 和 DL155 梯度涂层，表面硬

度达到 763HV，分析结果表明涂层

硬度随扫描速度的增加而下降，是因

图 3　LC 原理示意图

Fig.3　Schematic diagram of LC principle

图 1　LTH 原理示意图

Fig.1　Schematic diagram of LTH principle

图 2　半导体束源 LTH 设备 [4]

Fig.2　LTH device with semiconductor laser[4]

激光器

耦合器 扫描系统

扩束器光纤

样品
平移台

场镜聚焦
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输入能量不足、强化相形成量少而导

致。龚玉玲等 [17] 使用 LC 在 TC4 表

面制备 Ni60A 涂层，发现搭接率过

高易导致涂层中强化相稀释、涂层硬

度降低，而搭接率过低不利于热量的

积累和强化相的析出。

LC 技术在航空领域应用研究

的重点是航空发动机的修复和航空

材料的强化机制。整体叶盘是航空

发动机提高性能、简化结构、降低重

量、提高耐久性的重要部件，在其使

用过程中若遇到外物打伤或振动导

致转子叶片出现裂纹，会使叶盘整

体报废。美国 H&R 公司、Optomec
公司使用 LC 技术相继完成了 GE–
T700 整体叶盘的修复，并通过了疲

劳性能试验；德国弗劳恩霍夫协会

对 Ti6246 整体叶盘修复开展研究，

使用合金粉末按照修复路径程序进

行多层激光沉积，从而完成叶片几何

尺寸的恢复；美国通用电气公司申

请了 LC 修复整体叶盘的专利，并致

力于推动该项技术的工程应用 [18]。

LC 在我国航空修理领域的应用

始于 20 世纪 90 年代，首先用于航空

发动机的修理 [19]，主要解决发动机

涡轮转子叶片叶尖磨短的接长、叶身

损伤的修复和发动机风扇机匣静子

叶片的修复 [20–22]，而后针对铝合金、

钛合金、镁合金等金属材料制造的飞

机构件，如摇臂、支架、起落架活塞杆

的法兰盘等承力构件的裂纹、腐蚀等

进行 LC 修复 [23]，如图 4 所示。

从 21 世纪初，北京航空航天大

学大型金属构件增材制造技术国家

工程中心王华明院士团队就对航空

材料表面 LC 强化开展了大量研究，

分析了颗粒增强涂层、金属间化合物

复合涂层、陶瓷基复合涂层等对航空

零部件表面性能的影响，相关研究成

果大幅提高了材料表面的耐磨、耐

蚀、抗氧化和阻燃等性能 [24–27]。

1.3　激光冲击强化

激 光 冲 击 强 化（Laser shock 
peening，LSP）技术是指利用高功率

密度（1 GW/cm2 以上）的短脉冲（ns
级）激光穿过透明约束层作用于金

属表面的吸收层（厚度约 0.1 mm），

吸收层迅速受热气化，产生的蒸气急

剧吸收后续激光能量并形成高压等

离子体（1 GPa 以上）[28]，如图 5 所示；

等离子体迅速膨胀、爆炸，产生强烈

的冲击波 [29]，作用于金属表面并向

其内部传播。当冲击波的峰值压力

超过金属动态屈服强度时，金属表面

发生塑性变形，形成孪晶和细小的位

错亚结构，同时在金属的表层形成较

大的残余压应力，从而大幅提高表面

强度、硬度和抗疲劳性能 [30]。

LSP技术由美国俄亥俄州巴特尔–
哥伦布斯实验室在 1972 年发明 [31]，后

经 GEAE、LSPT 等多家公司发展而

逐渐走向成熟。1992—1994 年美国

GEAE 公司对航空发动机叶片进行

了 LSP 系列试验，2000 年 GEAE 公

司采用脉冲能量 5 J 的 Nd ：YAG 激

光器进行 LSP 处理，使 LSP 走向了

工业化。2002 年 LLNL 公司在板条

结构的基础上，开发出了结构更为紧

凑的激光器，并采用机器人夹持待处

理叶片，极大提高了 LSP 的处理效率

和准确性 [32]。20 世纪 90 年代中期

到 21 世纪初，美国企业成功将 LSP
应用于 F101、F110、F119 等发动机风

扇、压气机、整体叶盘的叶片的改性

与修复，将叶片前缘损伤容限提高了

15 倍以上 [33]。2008 年 MIC 公司建

立了 LSP 生产线，主要用于罗罗公司

Trent500、800、1000 型发动机风扇、

压气机叶片的强化处理 [34]。LSPT 公

司开发的快速涂覆系统极大提高了

LSP 处理的效率，将叶盘整体处理时

间从 40~44 h 缩短到 8 h 以下，运行

图 4　LC 技术可用于修理的航空发动机结构

Fig.4　Applications of LC in aero-engine components
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Turbine casing

SpoolFan casingFan disc

图 5　激光致等离子体的形成

Fig.5　Formation of laser induced plasma
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成本降低了 50%~75%[35–36]，所开发

的 Procudo200 型 LSP 系统如图 6 所

示 [37]，快速涂覆系统如图 7 所示 [37]。

在国内，空军工程大学、中国航

空制造技术研究院、中国科学院沈阳

自动化所先后完成整体叶盘 LSP 设

备的试制，填补了我国工业应用激光

冲击强化设备的空白。经 LSP 处理

后，叶片的疲劳强度提升 20%，寿命

提高 4~6 倍 [38–39]。

LSP 具有高能、高压、超快、高应

变、非接触等特点，在诸多重大装备

部件上实现了工程应用，其中航空发

动机部件高周疲劳断裂问题的有效

处理是推动该项技术快速发展的关

键。航空发动机风扇叶片因高周疲

劳和外来物吸入打伤会发生损坏，严

重威胁飞行安全，通过 LSP 技术进

行表面处理，可提高航空发动机叶片

性能，延长其使用寿命。第二代和第

三代航空发动机涡轮叶片材料是多

晶系（变形、铸造）和定向凝固镍基

高温合金，第四代涡轮叶片材料则以

单晶高温合金为主。周留成等 [40–41]

对镍基高温合金涡轮叶片经 LSP 处

理后的抗疲劳性能进行了测试，结果

表明 530 ℃下涡轮叶片高低周复合

疲劳的安全寿命在振幅 1.5 mm 时提

高了 1.63 倍，在振幅 1.7 mm 时提高

了 1.32 倍。Lu 等 [42–44] 研究了 LSP
对单晶高温合金微观组织和基本力

学性能的影响，观察到在合金表面形

成了厚度约 0.3~0.6 mm 的表面硬化

层（图 8），不仅显著提升了材料表面

的纳米硬度，还限制了表层材料的滑

移，使其具有更高的拉伸塑性。

目前对航空发动机部件 LSP 工

艺关注的共性问题是材料在激光诱

导冲击波作用下的残余应力分布规

律、组织结构特征和演化机制、抗疲

劳强化机理，以及合金钢、钛合金、镍

基高温合金等典型材料在不同冲击

强化工艺参数下的力学性能表现 [45]。

2　电子束表面改性技术

电子束分为连续型与脉冲型两

种，其中连续型电子束主要用于打孔、

焊接和切割，脉冲型电子束主要用于

金属材料的表面改性。脉冲型电子

束又细分为低能量密度长脉冲电子

束和高能量密度窄脉冲电子束，其中

低能量密度长脉冲电子束改性效果不

显著，实际应用中更多使用高能量密

度窄脉冲电子束，即强流脉冲电子束

（High current pulsed electron beam，

HCPEB）。

HCPEB 通过使用等离子体填

充系统来提高电子束的持续时间和

改善束流密度的均匀性，其基本原

理如图 9 所示。供电系统输出的加

速电压首先加载在电子枪阴极，电

场被限制在靠近阴极的狭窄空间，

引起电子爆发性激发，形成密集的

阴极等离子体，与阳极等离子体构成

双层夹板结构（称作“阴阳等离子体

鞘层”），阴极加速电压再转加在鞘层

两侧，就产生了强流脉冲电子束 [46]。

当电子枪和电子束漂移空间充满阳

极等离子体时，阴极电场强度和电

子束导流系数都会得到较大程度的

提高。

中国、俄罗斯、英国、韩国、乌

克兰等都开展了 HCPEB 方面的研

究工作，主要包括两个方面：一是

HCPEB 装备的开发；二是 HCPEB
辐照改性的机理和效果研究。俄罗

斯是以 HCPEB 装置的研发和性能

优化为主，英国、韩国、乌克兰则以

HCPEB 对各种材料表面组织和性能

的影响为主 [47–51]。国内，大连理工大

图 9　HCPEB 原理示意图

Fig.9　Schematic diagram of HCPEB principle

电子束

通道

样品台

火花源

磁场

磁场

鞘层

阳极
阴极

图 6　LSPT 公司开发的 Procudo200 型

LSP 系统 [37]

Fig.6　Procudo200 LSP system developed 
by LSPT[37]

图 7　LSPT 公司开发的快速涂覆系统 [37]

Fig.7　Rapid coater system developed 
by LSPT[37]

图 8　LSP 处理后材料表面形成硬化层 [42]

Fig.8　Material surface forms a hardened 
layer after LSP treatment[42]
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学郝胜智教授团队在俄制 HCPEB 装

置的基础上，自主开发研制了 HOPE
系列 HCPEB 装备，如图 10 所示，填

补了国内在这一领域的空白，具有完

整的知识产权体系 [52–54] ；大连理工

大学团队 [55–58]、江苏大学团队 [59–60]、

东北大学团队 [61–63]、重庆理工大学团

队 [64]、大连理工大学（鞍山）研究院

团队 [65–66] 等以 HOPE 系列 HCPEB
装置为基础，针对不同金属材质在电

子束作用下硬度、耐磨性、耐蚀性等

的强化机制进行深入研究，取得了一

批研究成果。

HCPEB 表面改性与激光表面

改性机制相近、工艺相似，按作用效

果也可分为表面淬火、表面合金化、

表面熔覆、表面非晶化、表面冲击强

化、表面薄层退火等。但相比激光

表面改性，HCPEB 改性技术具有 3
个突出特点：一是能量转换率高（约

90%），改性区域精准；二是能量主要

在材料的次表层吸收，部件变形小，

改性效果更好；三是真空气氛下改

性表面质量高、二次污染小。目前

HCPEB 针对航空部件的改性应用还

较少，主要研究方向是分析 HCPEB
辐照各种金属及合金所产生的改性

效果。

俄罗斯 TOMSK 强电流研究所

的 Markov 等 [67] 率先开展脉冲电子

束系统电物理特性的原理研究、技术

改造及 HCPEB 与各种材料相互作

用的特性研究；SKF 工业公司与美

国空军空气动力航空实验室合作，采

用电子束表面淬火处理飞机发动机

主轴轴承套圈，结果表明处理后的轴

承滚动接触表面硬化层深度达到 0.76 
mm，可有效抑制轴承套圈轴向疲劳

裂纹的产生与扩展 [68]。李旻才 [55] 使

用 HCPEB 辐照 AZ91 镁合金，通过

选择性蒸发提升表面 Al 元素含量，

发现镁合金表层晶粒显著细化，α–
Mg 树枝晶转变为 Mg3.1Al0.9 亚稳相，

大块 Mg17Al12 颗粒转变为细小的网

状物，形成非平衡表面复合纳米结

构，表面磨损速率降至改性前的 47%
以上，耐腐蚀性能提高 1 个数量级，

如图 11 所示。

彭文海 [57] 使用 HCPEB 辐照

WC–10%Co 硬质合金，发现硬质合

金表面生成厚度约为 1 μm 的致密

改性层，微米尺寸的碳化钨晶粒转变

为大量纳米尺寸的细小晶粒，其间

还弥散分布着球状纳米石墨颗粒，

HCPEB 处理后硬质合金的表面硬度

提高 60% 以上，耐磨性提高了 3 倍

以上。陈军等 [66] 使用 HCPEB 辐照

M2 高速钢，发现高速钢表层发生重

熔，重熔层组织细化致密，碳化物类

型改变，碳化物颗粒尺寸减小，残余

奥氏体数量增加，如图 12 所示；经

15 个 HCPEB 脉冲处理后，表面硬度

提高 53.5%，磨损体积减小 16.5%，红

硬性提高 19.2%，如图 13 所示。高

波等 [61] 使用 HCPEB 处理纯钛，发

现处理后材料的 X 射线衍射峰出现

图 11　镁合金经 HCPEB 处理后表层晶粒显著细化 [55]

Fig.11　Crystalline grains in the magnesium alloy surface become distinctly finer after 
HCPEB treatment[55]

图 12　不同脉冲次数 HCPEB 处理前后 M2 高速钢 XRD 图谱 [66]

Fig.12　XRD patterns of M2 HSS irradiated with different HCPEB pulses[66]

图 10　HOPE–I 型 HCPEB 装备

Fig.10　HOPE–I HCPEB system
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宽化和向高角度偏移的现象，说明材

料表面晶粒细化，表面应力降低，晶

格常数减小，同时由于电子束的净化

作用，降低了表面杂质和结构缺陷，

使自腐蚀电流密度降低为处理前的

25% 以下。蔡杰等 [59] 使用 HCPEB
辐照 NiCoCrAlYSiHf 涂层，发现原

始涂层的制备缺陷消失，涂层表面变

得平整致密（图 14），形成了丰富的

变形结构和均匀的活性元素析出相

（图 15），改性后的涂层热生长氧化

物稳定性更高，还具有更高的抗热循

环性能。关庆丰等 [69] 利用 HCPEB
对 TC4 钛合金表面进行 Cr 合金化

处理，发现表层不仅形成了数微米的

Cr 合金层，同时还发生了马氏体相

变，形成大量板条马氏体组织，表面

显微硬度与耐蚀性能均得到显著提

高（图 16）。

3　离子束表面改性技术

离子束表面改性是指在真空环

境中利用离子束改变材料表面的形

态、化学成分、组织结构和改善应力

状况，赋予材料表面特定性能，使

其表面与心部获得最优的性能组

合，从而有效提高产品质量和使用

寿命 [70]。离子束表面改性主要包括

强流脉冲离子束技术和离子束辅助

沉积技术。

图 13　不同脉冲次数 HCPEB 处理前后 M2 高速钢表面

耐磨性能变化 [66]

Fig.13　Wear resistance of M2 HSS irradiated with different 
HCPEB pulses[66]

图 14　HCPEB 处理后 NiCoCrAlYSiHf 涂层表面变得

平整致密，形成重熔层 [59]

Fig.14　NiCoCrAlYSiHf coatings become flat, compact, 
and form a remolten layer after HCPEB treatment[59]

图 15　HCPEB 处理后 NiCoCrAlYSiHf 涂层形成丰富的变形结构和纳米析出相 [59]

Fig.15　NiCoCrAlYSiHf coatings form various structural deformations and nano-sized 
precipitated phases after HCPEB treatment[59]

图 16　HCPEB 处理后 TC4 钛合金表面显微硬度提高、腐蚀电位提高 [69]

Fig.16　Surface microhardness and corrosion resistance of TC4 titanium alloy are obviously 
improved after HCPEB treatment[69]
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3.1　强流脉冲离子束技术

20 世纪 70 年代中期，在惯性

约束核聚变和高能物理研究的基础

上发展出了强流脉冲离子束（High 
current pulsed ion beam，HCPIB）技

术，高能量密度离子束辐照使材料表

面快速升温，发生熔化、气化，随后又

快速降温，同时烧蚀等离子体蒸气膨

胀产生冲击波，热力共同作用下材

料表面形貌、组织结构和化学成分

变化，进而使表面性能发生改变 [71]。

HCPIB 装备主要由高压直流电源、

初级能源 Max 发生器、脉冲形成线、

真空离子二极管等构成，基本原理

如图 17 所示，利用高压直流电源给

初级能源系统充电，当达到设定充

电电压时，触发器控制点火，使电容

器串联向脉冲形成线放电，脉冲形

成线将初级能源输出的微秒级高压

脉冲转化为纳秒级高压脉冲，传输

到真空离子二极管，加速和引出离

子束 [72]。

中国、美国、俄罗斯、日本、德国

在 HCPIB 技术领域的研究走在世界

前列，但目前 HCPIB 针对航空部件

的改性应用还较少，研究工作更多地

集中在金属材料表面强化方面。王

旭 [73] 使 用 HCPIB 辐 照 316L 不 锈

钢，发现随辐照强度的增大和辐照次

数的增加，不锈钢表面均呈现光滑

化趋势，材料表面形成非晶和纳米晶

结构，近表层产生大量位错、孪晶等

亚结构，显微硬度提高；在表面光滑

化、非晶化、晶粒细化、杂质选择性

烧蚀等作用下，不锈钢表面摩擦系

数降低（图 18），磨损量减少，耐电化

学腐蚀性能显著提高。李朋 [74] 使用

HCPIB 辐照 AZ31 镁合金，发现镁合

金表面形成了以局部烧蚀坑和熔融

扰动为主要特征的烧蚀形貌，随着离

子束流密度和辐照次数的增加，熔化

层和热影响区的显微组织发生明显

细化；经 HCPIB 辐照，镁合金表面发

生快速熔化和凝固，表面化学成分趋

于均匀化，第二相 β–Mg17Al12 分布均

匀，5 次辐照试样具有优异的抗蚀性

能，腐蚀电位和孔蚀击穿电位分别提

高约 560 mV 和 630 mV，10 次辐照

试样具有优异的耐磨减磨性能，载荷

0.5 N 时摩擦系数降低了 13.3%，如

图 19 所示。颜莎等 [75] 发现 45 号钢

和纯铝使用 HCPIB 辐照后，束流密

度足够的情况下能在约 160 μm 的深

度范围内提高材料表面的显微硬度，

如图 20 所示，并使用应力波的形成

和传播对显微硬度双峰现象进行了

解释。

HCPIB 的改性机理、技术特点

与强流脉冲电子束相似，适用范围广

泛，金属（钛合金、镁合金、硬质合金、

高温合金、不锈钢、高速钢和轴承钢

等）、涂层（热障涂层、复合氮化物涂

层和陶瓷涂层等）均可得到有效处

理 [76]。

3.2　离子束辅助沉积技术

离 子 束 辅 助 沉 积（Ion beam 
assisted deposition，IBAD）是在工件

表面先镀一层纳米薄膜，然后使用高

能离子脉冲对薄膜进行冲击，一方面

加速薄膜沉积速率，另一方面改善薄

膜与基体之间的结合效果 [77]。IBAD
是蒸发镀膜与离子注入两种工艺的

有机结合，蒸发镀膜设备简单，适用

材料广泛，但镀出的膜结构松弛、性

能不稳定；离子束辅助沉积使注入

离子与蒸发原子发生动态混合，形

成新的合金和化合物，膜层变得致

密均匀，膜基结合力、稳定性和力学

图 19　HCPIB 辐照前后 AZ31 镁合金

摩擦系数的变化 [74]

Fig.19　Changes in friction coefficient of 
AZ31 magnesium alloy before and after 

HCPIB irradiation[74]

图 20　HPCIB 处理后 45# 钢显微硬度的

深度分布 [75]

Fig.20　Microhardness of 45# steel at 
different depths after HCPIB treatment[75]

图 17　HCPIB 原理示意图

Fig.17　Schematic diagram of HCPIB 
principle
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图 18　不同脉冲次数 HCPIB 处理后 316L
不锈钢的摩擦系数变化 [73]

Fig.18　Changes in friction coefficient of 
316L stainless steel treated with different 

HCPIB pulses[73]
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性能均得到显著提高。IBAD 装备

是在蒸发镀膜装备的基础上附加离

子源得到的 [78]，基本原理如图 21 所

示。

IBAD 将离子注入与薄膜沉积

相结合，可在高真空下成膜，得到的

薄膜杂质少、纯度高，还可对成膜条

件独立控制，具有较高的重复性。杨

鹏云等 [79] 使用 IBAD 在 Si 片上沉

积 Ta/Zr 薄膜，发现薄膜的沉积速率

随辅源能量的增加而减小，而表面粗

糙度随辅源能量的增加先减小后增

加。陈丹丹 [80] 使用 IBAD 制备 Ag–
Ti–Cu/MoS2 复合薄膜，发现掺杂金

属元素与 MoS2 的润湿性越好，越容

易实现层状生长；Cu、Ag 属于韧性

相，掺杂使薄膜增韧效果显著，Ti 属
于硬质相，掺杂使增硬效果显著。李

绵 [81] 采用常规技术制备激光薄膜，

发现薄膜折射率、激光损伤阈值在高

真空条件下普遍较低，使用 IBAD 高

能离子轰击后，薄膜表面粗糙度明显

降低，最低为 1.12 nm，损伤阈值提高

15.44%。

航空航天领域关键零部件多发

微动磨损，其主要防护措施是制备固

体润滑涂层，包括 MoS2 薄膜涂层、

WS2 薄膜涂层和类金刚石碳膜涂层

等，在这方面 IBAD 因具有不改变固

有尺寸、可制备多种涂层、工艺灵活

的特点而成为主体技术 [76]。

4　高能束表面改性技术对比

高能束表面改性技术适用于各

种金属与合金，既能有效修复表面

损伤，又能显著提升表面性能，其

中 LTH、LC、LSP、IBAD 在航空制

造、航空修理领域已占有一席之地，

HCPEB、HCPIB 虽对航空部件的改

性应用较少，但对金属材料的改性研

究已相当广泛而深入，这 6 种高能束

表面改性技术的综合比较如表 1 所

示。

5　结论

本文对 6 种高能束表面改性技

术（LTH、LC、LSP、HCPEB、HCPIB、

IBAD）的基本原理、设备构成和改

性应用进行了综述，其中 LTH 与 LC
已较为成熟，进一步研究重点在于

就 LTH 机理达成一致和控制 LC 裂

纹缺陷；LSP 可有效解决航空发动

机部件高周疲劳断裂问题，是航空

领域最受关注的高能束表面改性技

术；HCPEB、HCPIB 一方面需要提

高设备的性能和运行稳定性，另一方

面要针对航空部件应用开展深入研

究；IBAD 则通过制备固体润滑涂层

实现了对微动磨损的有效防护和修

复。

鉴于高能束表面改性的发展现

状和存在问题，未来有 3 个研究方向

值得重视：一是激光束、电子束、离

子束辐照不同材料进行表面改性的

机理研究仍需深入开展；二是提高

高能束表面改性装备的稳定化、专业

化、自动化和智能化，进一步满足现

代工业的发展要求；三是发展激光

束、电子束、离子束等技术的组合使

用，以实现束源的复合与集成，进而

推进材料表面改性的高品质、高效

率、多功能及一体化发展。
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Applications of High-Energy Beam Surface Modification Technology in 
Aviation Field

CHEN Jun1, LI Wei2, HAO Shengzhi1

(1. School of Materials Science and Engineering, Dalian University of Technology, Dalian 116024, China;
2. Anshan Institute of Dalian University of Technology, Anshan 114051, China)

[ABSTRACT]　As an effective means of performance enhancement for aviation components, high-energy beam surface 
modification is applicable for all kinds of metals and alloys, which can significantly increase the surface hardness, wear 
resistance, corrosion resistance and et al. This paper summarizes the basic principles, equipment structures and modification 
applications of six different high-energy beam surface modification techniques. Laser transformation hardening can 
strengthen the steel surface via martensitic phase change; laser cladding achieves surface repair and surface performance 
improvement by choosing diverse powders, which focuses on how to control the crack defects; laser shock peening can 
efficiently solve the problem of high-cycle fatigue fracture of aircraft engine components; high current pulsed electron 
beam and high current pulsed ion beam should improve equipment performance and operation stability on one hand, and 
positively carry out modification attempts for aviation component on the other hand; and ion beam assisted deposition 
can effectively repair fretting wear by preparing solid lubrication coatings. Finally, the development of further research 
on surface modification mechanism of high-energy beam, development of specialized intelligent equipment, realization of 
multi-beam source composite and integration are proposed.
Keywords: Surface modification; Laser transformation hardening; Laser cladding; Laser shock peening; High current pulsed 
                   electron beam; High current pulsed ion beam; Ion beam assisted deposition
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先进结构陶瓷具有耐高温、高强度、高硬

度、高耐磨、耐腐蚀和抗氧化等一系列优异的

性能，可以承受金属材料和高分子材料难以胜

任的严酷工作环境，已成为新兴科学技术得以

实现的关键，在航空航天、机械、能源、交通、冶

金、化工、电子和生物医学等方面有着广泛的

应用前景。
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陶瓷材料按使用性能可分为结

构陶瓷和功能陶瓷。结构陶瓷具有

高强度、高硬度、耐高温、耐腐蚀等

特性；功能陶瓷具有一种或多种功

能，如电、磁、光、热、化学、生物等。

陶瓷材料的这些优良特性使其广泛

应用于航空航天、国防军工、医疗卫

生、电力电子、能源交通等领域 [1–3]。 
单一的陶瓷材料脆性大、剪切和抗

拉强度差、功能单一，限制了其在高

精尖领域的应用。陶瓷基复合材料

具有高强度、高模量、低密度、耐磨

耐蚀、良好的韧性、介电性能和透波

性能等 [4–6]，广泛应用在结构和功能

材料中，如航空发动机热端部件和液

体火箭发动机喷嘴 [7–8]。此外，陶瓷 –
聚合物复合材料可以兼容陶瓷与聚

合物的优点，具有独特的物理和化学

性能，在压敏电阻、电容器、传感器、

射频器件、基板等领域具有巨大的应

用潜力 [9]。

陶瓷材料具有较高的熔点，因

此，在传统烧结技术中陶瓷的烧结温

度高，一般在 1000 ℃以上。传统高温

烧结技术存在一些弊端，例如高的烧

结温度会使不稳定的添加物（如 Bi、
Pb、Na、K 等元素）挥发，造成化学计

量比失衡，导致晶体结构改变并影响

性能 [10–12]。不同材料共烧结时，高温

还会导致材料产生化学反应、分层、

开裂等问题，限制了多种材料复合共

烧的发展 [13–16]。为了降低烧结温度、

缩短烧结时间、减少能耗，在过去的

几十年里，研究人员开发出多种烧结

技术，主要有液相烧结 [17–18]、高压烧

结 [19]、微波烧结 [20–21]、两步烧结 [22]、放

电等离子烧结 [23–24]、闪烧 [25–27]、多技

术复合烧结 [28–30] 等。由于固态扩散

过程缓慢，并且形成液相需要高温，

因此陶瓷烧结过程仍然局限于高温，

基于冷烧结技术的陶瓷 – 聚合物复合材料
研究进展*

郭　靖，邰晓倩，司明明
（西安交通大学金属材料强度国家重点实验室，西安 710049）

[ 摘要 ]　传统的陶瓷烧结一般需要 1000 ℃以上的高温，烧结周期长、能耗高。高温会对界面控制、物相稳定、材料共

烧等产生不利影响，因此，很难以聚合物为填料实现陶瓷 – 聚合物复合材料的共烧。冷烧结技术通过引入中间液相

溶解 – 沉淀过程，实现了在≤300 ℃时陶瓷的快速致密化，有效解决了陶瓷与聚合物的共烧问题。从冷烧结技术的发

展概况出发，介绍了冷烧结工艺及致密化机制，详细阐述了冷烧结技术在陶瓷 – 聚合物复合材料中的应用及发展情

况，包括微波介质材料、铁电材料、锂离子电池、压敏材料、半导体材料和热电材料，并分析了冷烧结技术目前待解决

的问题，对冷烧结技术的未来发展做出展望。

关键词：冷烧结；陶瓷；聚合物；复合材料；共烧
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陶瓷+聚合物

冷烧结
冷烧结

陶瓷基体 陶瓷

聚合物基体

聚合物

电学性能
机械性能

材料性能
E

（a）冷烧结陶瓷基和聚合物基复合材料 （b）陶瓷/聚合物配比对材料性能的影响

复
合
材
料

而聚合物在高温下不稳定，难以与陶

瓷共烧。传统陶瓷 – 聚合物复合材

料的研究主要集中在聚合物基复合

材料，在制备时将陶瓷颗粒均匀分散

在聚合物基体中，从而改善聚合物的

结构及其性能 [31–35]。对于聚合物基

复合材料，常规的制备工艺是先在高

温下将陶瓷颗粒烧结成陶瓷骨架，然

后热塑性聚合物通过熔融、原位聚

合或热固性聚合物通过交联渗透到

陶瓷间隙中形成复合材料 [36–37]。在

陶瓷颗粒的填充和分散过程中颗粒

间的接触是非常有限的，这严重地损

害了复合材料的性能 [38–41]。上述烧结

工艺仅适用于低陶瓷填充量复合材料

制备，限制了陶瓷 – 聚合物复合材料

多种设计的发展 [9]。Guo 等 [9，42] 指出，

利用冷烧结技术可以获得致密的陶

瓷 – 聚合物复合材料。在超低温烧

结条件下，陶瓷和聚合物均可视为基

体，陶瓷 – 聚合物复合材料的性能取

决于组分材料的性质、体积分数、相

连通性、粒径大小、孔隙率等。因此，

可以通过改变聚合物的量来设计陶

瓷 – 聚合物复合材料的电学、机械性

能等，如图 1 所示 [9，43]。

冷烧结 [44–45] 是一种全新的超低

温烧结方法，能在低温下实现快速致

密化，使得陶瓷 – 聚合物复合材料制

备窗口得以拓展，同时保持了材料各

自的特点。冷烧结技术不仅可以有

效解决传统高温烧结带来的问题，还

有望在低温共烧陶瓷（LTCC）、电容

器、压电传感器、柔性陶瓷 – 聚合物

材料、锂电池、热电等领域带来革命

性的应用 [43，46]。冷烧结技术提供了

一种低能耗和快速致密化的制造途

径，具有操作方便、设备简单、烧结温

度低等优势。值得关注的是，冷烧结

技术在节能环保方面具有一定优势，

冷烧结消耗的能量仅为传统高温烧

结的 1/10~1/100[47]，在碳达峰、碳中

和的整体框架下，推广和应用冷烧结

技术可以帮助各行业减少能源消耗

和碳排放。特别是对于高能耗的陶

瓷制备行业，采用冷烧结技术有助于

降低碳足迹，实现碳中和目标。

本文介绍了冷烧结的发展历程，

阐述了冷烧结工艺及致密化机制，

列举了冷烧结技术在陶瓷材料制备

中的主要研究情况，着重叙述了冷

烧结技术在制备陶瓷 – 聚合物复合

材料中的应用进展，并对冷烧结技

术目前面临的挑战进行了分析和展

望。

1　冷烧结技术及原理

1.1　冷烧结的发展历程

1982 年，Toraya 等 [48] 在 1000 ℃ 
左右的温度下，通过水热反应实现了

HfO2 的致密化。1986 年，Yamasaki 
等 [49] 发明了一种“热液热压”装置，

提出水热热压烧结技术（Hydrothermal 
hot-pressing，HHP），在低温烧结陶

瓷。但是这种烧结设备复杂，样品形

状难控制且样品相对密度较低，其后

续研究受到限制。研究者们在此基

础上一直致力于研究设备简单、操作

简便、快速高效的高致密烧结方法。

2014 年，Jantunen 等 [50] 用去离子水

润湿 Li2MoO4 粉末，在 130 MPa 的压

力下制得 Li2MoO4 陶瓷，在 120 ℃、

4 h 的条件下，干燥后可获得较高的

相对密度和良好的微波介电性能。

2016 年，美国宾夕法尼亚州立大学

Randall 课题组 [44–45，51–52] 受自然界（水

溶液中珍珠的形成）和日常生活中

（潮湿环境下食盐或糖颗粒的结晶）

结晶致密现象启发，在陶瓷粉末中

加入合适的中间液相，充分研磨后

在单轴压力辅助下加热，陶瓷粉末

在 300 ℃以下即可快速致密，该团队

将这种烧结技术命名为冷烧结技术

（Cold sintering process，CSP）。冷烧结

技术可以在低温环境（室温 ~300 ℃）

实现快速（10 min~3 h）致密化，缩短

了烧结时间，提高了烧结效率，降低

了能耗。

1.2　冷烧结工艺及烧结装置

冷烧结的工艺简单、操作便捷，

在陶瓷粉体中加入一定量的酸性、

碱性溶液或水等中间液相并充分混

合，将湿润的粉体倒入模具中，施加

一定的单轴压力，升温后保温一段

时间，即可实现陶瓷材料的快速致

密化。

冷烧结的设备结构相对简单。

图 2（a）所示 [46] 为手动平板热压

机，加热模块集成在上下加载板中；

图 2（b）所示 [46] 为无加热系统的手

动压机，需要配合加热模块来实现

冷烧结过程，加热模块一般采用加

热套进行加热和保温；此外，Floyd
等 [53] 设计了一种如图 2（c）所示的

集成位移传感器的自动热压机，可

实时测量冷烧结过程中样品的收缩

状况。

1.3　冷烧结的致密化机制

由于冷烧结技术提出时间较短，

对致密化机制的研究尚未成熟。目

前，研究者们普遍认为冷烧结的致密

化机制主要有两种：一种是中间液相

导致的非平衡溶解 – 沉淀过程；另一
图 1　冷烧结复合材料性能调控示意图 [9，43]

Fig.1　Schematic illustration of performance manipulation by cold sintering process[9，43]
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沉淀溶解

温度/压力

+水溶液

烧结

无定形相

种是压力导致的塑性变形过程 [16]。

图 3[44] 是溶解 – 沉淀过程的 3 个阶

段。第 1 个阶段是溶解 – 重排过程，

中间液相均匀润湿陶瓷粉末，在陶瓷

颗粒表面形成一层液膜，增加陶瓷颗

粒之间的滑动性，在中间液相的作

用下，陶瓷颗粒尖锐边缘溶解，适当

的压力和温度使液相重新分布并促

进颗粒的重排；第 2 个阶段是溶解 –
沉淀过程，在一定的温度和压力作用

下，中间液相蒸发，溶液达到过饱和

状态，在毛细力和外部压力的作用

下，原子团簇或离子远离高化学势的

颗粒接触区，迁移至化学势较低的孔

隙处沉淀，这一过程通过降低材料的

表面自由能，从而消除孔隙实现陶瓷

的致密化；第 3 个阶段是晶粒长大阶

段，在最后的烧结过程中，会形成晶

相或非晶相。如果形成晶相，陶瓷颗

粒会有明显生长；如果有非晶相存

在，非晶相会限制晶界扩散和迁移，

从而抑制陶瓷颗粒的进一步生长。

除了溶解 – 沉淀机制，通过黏性流动

或位错运动的塑性变形也被认为是

冷烧结的致密化机制之一，有助于在

高压下实现致密化 [54–58]。Hong 等 [55]

通过比较不同压力下冷烧结的含水

和无水 NaCl 陶瓷致密化行为，证实

了塑性变形机制在冷烧结过程的重

要作用。Haug 等 [56] 系统研究了水

的 pH 值、温度和压力对纳米球霰石

陶瓷的影响，研究结果表明，压力对

冷烧结纳米球霰石陶瓷致密性影响

最显著。在 10 MPa 的外部压力下，

样品的相对密度仅为 46%，而在 800 
MPa 的压力下，样品的相对密度达

到了 94%。蠕变速率对应力的强烈

依赖性表明，位错运动或黏性流动可

能是纳米球霰石陶瓷致密化的机制

之一。

陶瓷材料体系庞大，不同材料体

系致密化的影响因素不同，一般受

颗粒大小、颗粒在中间液相中的溶解

度、中间液相种类、温度、压力等因素

影响，图 4[59–60] 为冷烧结制备不同材

料体系的关键烧结参数和不同路径

的流程图。

冷烧结过程可以考虑许多不同

的途径。最简单的情况是一致溶解

过程，即以适量水为中间液相，表面

原子能够以均匀的化学计量溶解到

溶剂中，并实现致密化。如钼酸盐

（Li2MoO4、Na2Mo2O7、K2Mo2O7）、

V2O5、NaNO2、KH2PO4、NaCl 等材料，

以适量去离子水为中间液相冷烧结，

其相对密度可达 90% 以上。这种溶

解的动力学取决于溶剂特定的化学

性质、颗粒的表面积和温度。ZnO 等

材料在水中的溶解度比较低，冷烧结

后难以实现致密化，调节中间液相

的 pH 值可以改善 ZnO 粉末的溶解

度，促进物质传输，乙酸 / 乙酸盐在

ZnO 陶瓷冷烧结中是常见的中间液

相。不同溶解材料的离子溶解动力

学不一致，液 – 固界面处的残余非晶

态表面会限制原子析出，形成钝化表

面，阻碍致密化。用于解决不一致溶

解的策略之一是引入包含目标化合

物相应化学成分的饱和溶液，减轻表

面钝化过程，允许冷烧结过程继续进

行。BaTiO3 陶瓷是典型的不一致溶解

材料，Ba2+ 和 Ti4+ 的溶解速率不一致，

会发生表面钝化。加入 Ba（OH）2 和

TiO2 的悬浊液可以防止 BaTiO3 颗

粒的不一致溶解，减轻表面钝化，但

是会存在杂相，需进行高温退火；使

图 2　冷烧结试验装置

Fig.2　Equipment of cold sintering process

图 3　冷烧结溶解 – 沉淀机制示意图 [44]

Fig.3　Schematic diagram of cold sintering process dissolution–precipitation mechanism[44]
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用熔融 Na/K 混合碱作为中间液相

可以避免杂相产生，但是聚合物在

300 ℃强碱条件下容易受到破坏，影 
响复合材料的性能；添加 Ba（OH）2· 

8H2O 并对 BaTiO3 进行表面酸化处

理可以有效解决这一问题，在烧结温

度比 Na/K 混合碱低 50% 的情况下，

仍能获得电学性能优良的 BaTiO3–
聚合物纳米复合材料。

1.4　冷烧结技术在陶瓷材料制备中的

           研究现状

冷烧结技术已广泛应用于多种

陶瓷及陶瓷基复合材料烧结制备，

如陶瓷 – 无机填料复合、陶瓷 – 金

属 复 合 和 陶 瓷 – 聚 合 物 复 合。 在

陶 瓷 材 料 中，2016 年，Guo 等 [44] 采

用冷烧结技术制备了致密的 NaCl、
Li2MoO4、Na2Mo2O7、K2Mo2O7 和

V2O5 陶 瓷 材 料。 冷 烧 结 Li2MoO4、

Na 2Mo 2O 7、K 2Mo 2O 7 陶瓷的介电

常数与传统高温烧结样品相似，品

质因子 Q× 谐振频率 f 值也没有发

生恶化。冷烧结 V2O5 陶瓷的直流

电导率与传统高温烧结和热压烧结

样品相当。此后，LiFePO4、CaCO3、

BaTiO3、Na2WO4 等上百种陶瓷采用

冷烧结技术实现了致密化。在陶瓷 –
无机填料共烧结中，无机材料常作为

添加剂改善陶瓷在力、电、光、声、热

方 面 的 性 能 [59]。Coutinho 等 [61] 将

BaTiO3 加入到 ZnO 中，250 ℃下冷

烧结 1 h 后得到相对密度超过 95%
的 ZnO–BaTiO3 复合材料，复合材料

的介电损耗和介电常数均下降，电阻

率提高。Guo 等 [62–63] 以乙酸溶液为

中间液相，分别在 ZnO 中加入二维

MXene（Ti3C2Tx）和 C60，采 用 冷 烧

结技术制备出相对密度超过 90% 的

ZnO 基复合材料。MXene（Ti3C2Tx）

的加入提高了 ZnO 陶瓷的硬度和弹

性模量，并大幅改善了电导率和热电

功率因子。C60 的加入改善了 ZnO–
C60 压敏复合材料的电学性能，非线

性系数和电击穿场强都得到提升。

冷烧结技术也成功应用于 Li2MoO4–

Na0.5Bi0.5MoO4
[64]、LiFePO4–CNF[65]

等复合材料的制备。冷烧结技术不

仅可以实现陶瓷 – 无机填料的复合

共烧，还为陶瓷 – 金属共烧材料的合

成与加工提供了思路。DeBeauvoir
等 [66] 采用冷烧结技术将 Cu、Fe、Al
集成到 ZnO 陶瓷中制备了多层陶瓷，

ZnO 和金属电极之间不存在孔隙和

互扩散问题，制备出的电极具有高的

导电性。Wang 等 [67] 基于冷烧结技

术，在金属（Ni，Ag 和 Cu）衬底上制

备了锆钛酸铅（PZT）双晶型厚膜，对

其进行退火处理后研究了 PZT 厚膜

的电学性能，研究发现，冷烧结可以

有效避免金属表面 PZT 的开裂和分

层。在 100 Hz 时，Cu 箔上 PZT 膜的

相对介电常数为 550，损耗约 0.12，这

是由于 PZT 和 Cu 之间可能在冷烧

结过程中形成 Cu2O，而且，共烧 PZT/
Cu 具有较低的矫顽力和较大的有效

横向压电常数 e31，f（–4.7 C/m2），成为

压电能量收集应用的潜在材料。

除了以上陶瓷体系，冷烧结技术

的低温烧结特性为陶瓷 – 聚合物共

烧结提供了可能。目前鲜有报道详

细总结冷烧结技术在陶瓷 – 聚合物

复合材料中的应用，本文将系统介绍

冷烧结技术在制备陶瓷 – 聚合物复

合材料中的研究进展。

2　冷烧结技术制备陶瓷 –
      聚合物复合材料研究进展

2.1　微波介质材料

2016 年，Guo 等 [9，68] 将 冷 烧 结

技术用于钼基陶瓷 – 聚合物复合材

料的共烧中，制备了 Li2MoO4–PTFE
和（LiBi）0.5MoO4–PTFE 复合材料。

将 Li2MoO4 和（LiBi）0.5MoO4 粉末

与 PTFE 分别按以下体积分数混合： 
（1–x）Li2MoO4–xPTFE（x=0~70%），

（ 1 – x ）（ L i B i ）0 . 5M o O 4– x P T F E
（x=0~50%）；在混合粉末中加入去离

子水作为中间液相，120 ℃、250~350 
MPa 保温 15~20 min 得到致密的复

合材料；最后，所有的冷烧结样品在

120 ℃ 烘 箱 中 退 火 6 h。Li2MoO4–
PTFE 和（LiBi）0.5MoO4–PTFE 复合材 
料的 XRD 结果均显示无杂相，证明

图 4　冷烧结制备不同材料体系的关键烧结参数和致密化路径的流程图 [59–60]

Fig.4　Flowchart of key parameters and different pathways that cold sintering process can 
take for different materials[59–60]
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两相共存，可以通过冷烧结技术实现

共 烧。Li2MoO4–PTFE 复 合 材 料 的

相对密度均超过 90%，由于 PTFE 的

介电常数小于 Li2MoO4，所以 PTFE
的加入使复合材料的介电常数从 5.8
下降至 2.9，下降趋势符合对数混合

定律。当 x 从 0 增加到 70% 时，谐振

频率温度系数（TCF）从 –170×10–6/℃
升至 –7.2×10–6/℃，PTFE 的加入提

高了 Li2MoO4 谐振频率温度系数的稳

定 性，Q×f 值 在 17700~25200 GHz
范围内无恶化，弹性模量和剪切模量

随 PTFE 含量的增加而减小，与介电常

数预测模型相似。（LiBi）0.5MoO4–
PTFE 复 合 材 料 的 介 电 常 数 随

PTFE 含量的增加而有规律的减小，

Q×f 值 在 2000~3000 GHz 之 间，不

随 PTFE 量 的 变 化 而 恶 化，TCF 值

呈下降趋势，冷烧结（LiBi）0.5MoO4–
PTFE 复合材料具有良好的微波介电

性能。

Guo 等 [69] 利用冷烧结技术在 350 
MPa 单轴压力和 120 ℃保温 20 min
的 条 件 下 制 备 了（1–x）Na2Mo2O7–
xPEI 复 合 材 料，其 中 x 为 PEI 的 体

积分数，分别为 0、10%、20%、30%、

40% 和 50%，样品的相对密度均大

于 90%。研究结果表明，压力对冷烧

结（1–x）Na2Mo2O7–xPEI 复合材料的

密度有重要影响，在压力为 77 MPa
（120 ℃、20 min）时，复合材料相对

密度低于 90%；而在压力为 175~350 
MPa（120 ℃、20 min）时，复合材料

相对密度高于 90%。从冷烧结复合

材料的 TEM 图像（图 5[69]）可以看到

在 Na2Mo2O7 的晶界上存在纳米尺

寸的 PEI 薄层，在晶界处的 PEI 薄层

会对 Na2Mo2O7 陶瓷电学性能产生

影响，尤其是对电击穿性能的提高具

有重要作用。当 PEI 的体积分数从

0 增加到 50% 时，复合材料的介电

常 数 从 13.4 降 低 到 7.1，Q×f 值 在

10000~15000 GHz 范围内波动。从

其电击穿强度 Weibull 分布图可知，

随着 PEI 的加入，电击穿强度呈增加

趋势。当 PEI 体积分数为 10%~20%
时，Na2Mo2O7–PEI 复合材料的电击穿

场强显著增加，从最初的 55.1 MV/m
跃升至 107.5 MV/m。

2021 年，Vilesh 等 [70] 制备了

BaBiLiTeO6–PTFE 复合材料，并对

其微波介电性能进行了研究。首先

将 BaBiLiTeO6 粉末与 PTFE 粉末直

接混合，用去离子水润湿混合物，然

后加 400 MPa 压力，在 120~250 ℃下

热压 10~90 min 制得不同体积分数

的（1–Vf）BaBiLiTeO6–Vf PTFE（Vf= 
10%~50%）复合材料。XRD 和拉曼

光谱表明两相之间无反应性和无吸

水性，可以实现共烧。在 250 ℃下烧

结 10 min，BaBiLiTeO6–PTFE 复

合材料的最佳相对密度为 98%。在

900 MHz 时，PTFE 的 体 积 分 数 从

20% 增加到 50%，BaBiLiTeO6–PTFE
复合材料的相对介电常数从 15.2 降

低 为 9.0，介 电 损 耗 从 0.12 降 低 为

0.02。BaBiLiTeO6–PTFE 复合材料

适用于微波基板，因此这一材料可用

于设计和制备微带天线。

Li 等 [71] 以 Li2MoO4 溶 液 作 为

中间液相，在 150 ℃、300 MPa 压力

下冷烧结 60 min，制得了不同质量

分数的致密层状共烧材料（2–2 型）

（Ca，Bi）（Mo，V）O4–yPTFE（质

量分数 y=0~20%）。通过扫描电镜

（SEM）观察，陶瓷层和聚合物层紧

密相连，界面清晰可见，EDS 结果显

示聚合物层与陶瓷层之间没有明显

的相互扩散现象。陶瓷层与聚合物

层之间良好的界面结合证实了冷烧

结可以制备致密的（Ca，Bi）（Mo，

V）O4–PTFE 复合材料。当 PTFE 的

质量分数从 0 增加到 20% 时，复合

材料的介电常数从 11.4 降低到 8.4。

由 于 PTFE 的 TCF 为 正 值，复 合 材

料 的 TCF 从 –7.4×10–6/℃ 变 化 到

10.1×10–6/℃。 随 着 PTFE 的 加 入，

Q×f 值略有下降，这与相对密度的

降低有关。上述结果表明，冷烧结是

实现微波介质陶瓷与聚合物共烧的

有效方法，为陶瓷与聚合物的直接集

成提供了重要的基础。

2.2　铁电材料

Gyan 等 [72] 以去离子水为介质，

将质量分数 80% 的 NaNbO3（NN）

粉末和 NaNbO3 纳米线（NW）与质量

分数 20% 的 PVDF 混合。在 180 ℃、

550 MPa 的 条 件 下 冷 烧 10 min，制

备了 80NaNbO3–20PVDF 复合材料。

图 5　120 ℃冷烧结的（1–x）Na2Mo2O7–xPEI 复合材料 TEM 图像和能谱图 [69]

Fig.5　TEM images and EDS maps of（1–x）Na2Mo2O7–xPEI composites cold sintered 
at 120 ℃ [69]
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NW/PVDF 复合材料的介电常数和

损耗正切值高于 NN/PVDF 复合材

料，这是因为 NW/PVDF 复合材料的

晶粒尺寸相对较小，复合材料由更多

的晶界区域组成，聚合物相的存在产

生空间电荷效应，导致低频范围内介

电常数和损耗正切值更高。如图 6 所

示 [72]，在 NaNbO3 基体中加入 PVDF
填料后，复合材料的电滞回线具有低

的损耗和残余极化，且电击穿强度大

大提高，是纯 NaNbO3 陶瓷的 4 倍。

由于 BaTiO3 粉末难溶于水，且

Ba2+ 和 Ti4+ 的 溶 解 速 率 不 一 致，先

形成的 TiO2 层会阻碍溶解 – 沉淀过

程，Sada 等 [73] 以 Ba（OH）2·8H2O
为中间液相在 350 MPa、225 ℃成功

制备出相对密度超过 90% 的冷烧结

BaTiO3–PTFE 复合材料。聚合物的

加入使 BaTiO3 陶瓷的性能有了显著

的改善，聚合物体积分数为 5% 时，

复合材料的电阻率大于 1012 Ω·cm，

比 BaTiO3 陶 瓷 的 电 阻 率 高 出 4 个

数量级。1 MHz 时 BaTiO3–PTFE 复

合材料介电常数高达 790，介质损耗

低至 0.014。该工作展现了冷烧结

路线在设计新型铁电纳米复合材料

方面的潜力。此外，Sada 等 [74] 还以

Ba（OH）2·8H2O 为中间液相，将经

过表面改性的 BaTiO3 与 PPO 混合，

在 225 ℃、350 MPa 条件下冷烧 1.5 
h，获得了致密的 BaTiO3–PPO 纳米

复合材料。不同于其他易偏析或聚

集的热塑性聚合物，PPO 与 BaTiO3

具有良好的相容性，BaTiO3–PPO 纳

米复合材料的相对密度不会随着聚

合物用量的增加而减小，在 PPO 体

积 分 数 高 达 15% 时 仍 能 保 持 95%
以 上 的 相 对 密 度。BaTiO3–PPO 纳

米复合材料在室温具有高的介电常

数（高达 1000~2000），介电损耗可低

至 0.05，室 温 电 阻 率 约 为 1013~1014 
Ω·cm。 此 工 作 是 将 表 面 改 性 的

BaTiO3 与 PPO 混合，增加了 PPO 与

BaTiO3 的相容性，为获得性能可靠

的复合材料提供了新思路。

近期，Vinoth 等 [75] 在 190 ℃、350 
MPa 下采用冷烧结技术制得了相对

密度高达 94.8% 的 BaTiO3–PVDF 纳

米复合材料，发现该纳米复合材料在

1 GHz 的频率范围内具有良好的介

电性能，相对介电常数为 71.1，介电损

耗低至 0.04。同时，该纳米复合材料

材料具有良好的绝缘性能，其室温电

阻率为 4.97×107 Ω·cm。因此，低温

烧结的 BaTiO3–PVDF 复合材料是高

频电容应用的极具潜力的候选材料。

2.3　锂电池体系

2016 年，Guo 等 [9] 将 Li1.5Al0.5Ge1.5

（PO4）3（LAGP）粉末与 PVDF–HFP
在液氮中混合，以去离子水为中间

液相在 120 ℃、400 MPa 冷烧结 1 h，

得到相对密度在 80%~88% 之间的

样品，远高于热压烧结的相对密度。

从 LAGP/PVDF–HFP 复合材料的背

散射图像可以看出，PVDF–HFP 在

LAGP 中的分散性较好。将 LAGP/
PVDF–HFP 冷 烧 结 试 样 浸 泡 吸 收

LiPF6/EC–DMC 电解液后，室温离子

电导率最高可达 1.4×10–4 S/cm。冷

烧结技术实现了 LAGP 与聚合物的

共烧，与热压技术相比具有一定的优

势，减少了因物理接触不良、聚合物

分解等原因对复合材料性能产生的

不利影响。

LiFePO4 正极的低容量一直被

认为是商业化的最大缺点之一，陶

瓷和聚合物材料之间存在的烧结温

度差阻碍了 LiFePO4 正极密度的提

高，Seo 等 [76] 将质量分数 80% 的

LiFePO4 与质量分数 10% 的导电碳

和质量分数 10% 的 PVDF 混合，然

后以 LiOH 溶液为中间液相在 240 
℃冷烧结，制备了 LiFePO4–PTFE 正

极复合材料，相对密度可达 89%。在

0.03C~0.1C（C 为电池充放电倍率）

观察到正极复合材料的体积容量为

340 mAh/cm3，这要比其他文献中报

道 的 高 性 能 LiFePO4 正 极 高 得 多。

同时，复合材料在 0.2C 的循环试验

中经过 40 次循环后仍能保留 87%
的初始容量，具有良好的容量保持性

能。

He 等 [77] 以去离子水为中间液

相，在 300 MPa、120~270 ℃ 冷 烧 结

1 h 后制备出具有高离子传导率的

Li6.4La3Zr1.4Ta0.6O12（LLZTO）/PEO–
LiTFSI 复合固态电解质。如图 7（a）

所示 [77]，PEO–LiTFSI 的加入提高了

LLZTO 的离子电导率，150 ℃冷烧结

的 LLZTO/PEO–LiTFSI 样品具有最

佳的离子电导率，室温电导率高于

10–4 S/cm。Li+ 输运机理示意图如图

7（b）所示 [77]，Li+ 在复合电解质中

有两种可能的传输途径： （1）Li+ 通

过无机 LLZTO 电解质的传输通道进

行传输； （2）Li+ 沿着 LLZTO 晶粒之

间的非晶聚合物晶界传输。LLZTO/
图 6　NaNbO3 和 NW/PVDF 的 P–E 曲线 [72]

Fig.6　P–E curves of NaNbO3 and NW/PVDF[72]



52 航空制造技术·2024年第67卷第4期

FORUM论坛

原始粉末
加工过程

ZnO四氢呋喃 甲苯 PEEK

ZP

ZP'
乙醇

乙酸
ZP/ZP'样品

ZP/ZP'粉体

电极

冷烧结过程
筛分 干燥

球磨

PEEK
PEEK

PEEK

PEEK

200.74 nm

74.88 nm

200 nm

5 nm

5 nm

0.2

0.1

0电
流

密
度

/（
m

A
·

m
m

−2
）

ZP0
ZP1
ZP'1
ZP'2

ZP'3
ZP'4
ZP'5
ZP'6

2000 4000
电场强度/（V·mm−1）

肖特基势垒

（a）TEM图像 （b）室温电流密度-电场强度曲线 （c）肖特基势垒

10−3

10−4

10−5

电
导

率
/（

S·
cm

−1
）

120 150 180
烧结温度/℃

210 240 270

（a）不同冷烧结温度LLZTO/PEO-LiTFSI
复合电解质电导率

（b）冷烧结LLZTO/PEO-LiTFSI复合
电解质中Li+输运机理示意图

Li+ path1 Li+ path2

LLZTO LiTFSI PEO

PEO–LiTFSI 复合电解质中离子电导

率的增强可归因于两种途径的协同

作用。这种工艺简便、成本低的冷烧

结方法为陶瓷 – 聚合物复合电解质

的研发提供了一条新的途径。

2.4　压敏材料

2018 年，Zhao 等 [78] 采 用 冷 烧

结 技 术 将 PTFE 共 烧 到 ZnO 陶 瓷

中，在 285 ℃、300 MPa 下 制 得 了 不

同体积分数且相对密度较高的（1–x）

ZnO–xPTFE（x=0~40%）复合材料。

PTFE 沿 晶 界 分 布，在 晶 界 处 形 成

1~10 nm 薄层，对非线性系数和电击

穿场强有很大的影响。ZnO–PTFE
复 合 材 料（PTFE 体 积 分 数 5%）具

有最高的非线性系数，约为 7，电击

穿场强为 2304.6 V/mm。PTFE 体积

分数 10% 的 ZnO–PTFE 复合材料的

电击穿场强最高，为 3225.4 V/mm，

比 ZnO–Bi2O3、SrTiO3 等材料高 1~2
个数量级。此研究利用冷烧结技术

弥补了陶瓷与聚合物的烧结温度差，

聚合物在晶界处形成肖特基势垒，实

现了晶界结构的可控设计，从而改

善了复合材料的电学性能。随后，

De Beauvoir 等 [79] 发现冷烧结 ZnO–
PTFE 复合材料晶粒生长具有各向异

性，PTFE 的引入对液体流动方向产

生了影响，从而导致 ZnO 晶体垂直

于压力方向生长，电性能也出现各向

异性。此研究表明，陶瓷 – 聚合物复

合材料在冷烧结后具有各向异性生

长的可能性，为机械、电学或热学性

能的设计开辟了新的道路。

2021 年，Si 等 [80] 采用冷烧结技

术将 PEEK 与 ZnO 陶瓷复合，如图 8
所示。采用两种不同的方法（直接混

合法和溶解法）将 PEEK 加入 ZnO
中，在 330 ℃、300 MPa 条件下保温

120 min 冷烧结，制得 ZnO–PEEK 复

合压敏材料。

SEM 结果显示，溶解法样品中

PEEK 颗粒较小；直接混合法样品中

PEEK 颗 粒 较 大。 图 9（a）中 [80]，

TEM 结 果 显 示 PEEK 均 匀 分 散 在

ZnO 晶界形成晶界薄层，厚度在几十

到几百 nm 之间。有限元法仿真结

果表明，应力集中在 ZnO 的晶界和

图 9　冷烧结 ZnO–PEEK 复合材料的微观形貌、室温伏 – 安曲线和晶界处肖特基势垒结构示意图 [80]

Fig.9　Microscopic morphology, room temperature current density–electric field curve, and schematic diagram of Schottky barrier structure 
at grain boundaries of cold sintered ZnO–PEEK composites[80]

图 7　电导率随不同烧结温度变化图和离子输运机理示意图 [77]

Fig.7　Variations of conductivities with different sintering temperatures and schematic 
diagram of ion transport mechanism[77]

图 8　ZnO–PEEK 粉末的混合路线和复合材料的冷烧结示意图 [80]

Fig.8　Schematic diagram of mixing routes for ZnO–PEEK powders and cold sintering 
process of the composites[80]
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ZnO 与 PEEK 的界面处，且应力随着

PEEK 颗粒尺寸的增大而增大，从几

百 MPa 并增加到超过 GPa。ZnO 与

PEEK 界面之间会形成肖特基势垒，

使得 ZnO–PEEK 复合材料呈现明显

的非线性特性。PEEK 质量分数为 5%
时，非线性系数最大（约为 5），电击

穿场强显著提升，为 3070 V/mm，几

乎是纯 ZnO 的 27 倍。此外，溶解法

制得的 ZnO–PEEK 复合压敏材料的

电击穿场强远高于直接混合法制得

的样品强度。

在冷烧结 ZnO–PEEK 复合材料

基础上，Si 等 [81] 将 PEEK 和金属氧

化物（Bi2O3、MnO2、Co2O3、Cr2O3）添

加至 ZnO 陶瓷来设计晶界结构，显

著提高了 ZnO 基压敏陶瓷的电击穿

场强和非线性系数。复合压敏材料

的电击穿场强可达 13 kV/mm，最大

非线性系数超过 300。此工作集成

多种有机和无机材料并使用溶解混

合方法和冷烧结技术改变界面结构，

为开发具有高性能复合材料提供了

新的思路。

Dursun 等 [82] 采 用 流 延 法 制 备

了 ZnO–PEI 厚膜，然后通过丝网印

刷引入 Cu 电极，通过冷烧结（低于

150 ℃）制备出了 MLV（多层片式

压敏电阻），产生明显的非线性电流 –
电压响应，为低温制造多层电子元器

件提供了思路。

Mena-Garcia 等 [83] 将 铁 电 聚

合 物 PVDF–TrFE 引 入 到 ZnO 陶 瓷

中，以乙酸溶液为中间液相，在 300 
MPa、140 ℃保温 4 h 冷烧结出相对

密度大 于 95% 的 ZnO/PVDF–TrFE
复合材料。分散在晶界处的 PVDF–
TrFE 聚合物保留了铁电特性，复合

材料的非线性欧姆特性响应随聚

合物含量的增加而增加，120 ℃时，

PVDF–TrFE 体 积 分 数 从 0 增 加 到

10%，复合材料的非线性系数从 1.3
增加到 4.0 左右。低电压下，电子传

导机制符合肖特基发射机制，肖特

基势垒高度为 1.1 eV；较高电压下，

电子传导机制符合 Fowler-Nordheim
隧穿机制，势垒高度降低至 0.1 eV。

此研究表明冷烧结技术可以将功能

聚合物引入陶瓷晶界，并保留聚合物

的铁电特性。

Ndayishimiye 等 [84] 以乙酸溶液

为中间液相，在 250 ℃、320 MPa 条件

下，对不同体积分数的 ZnO–PDMS
进行冷烧结，制备出相对密度大于

90% 的（1–x）ZnO–xPDMS（x=0~5%）

复合材料，其致密化遵循压力溶解

蠕 变 机 制。 在 105 Hz 时，纯 ZnO
（x=0）介电常数（约为 140）大于传

统 ZnO 晶粒介电常数（约为 8.5），而

含有 PDMS 的样品没有表现出高介

电常数，其介电常数饱和值（x=1%、

3% 和 5% 时介电常数分别为 16.7、

27.6 和 32.7）更接近 ZnO 的真实介

电常数。这是因为与冷烧结制备的

纯 ZnO 陶瓷相比，复合材料中 ZnO/
ZnO 界面处缺乏空间电荷积累。由

于聚合物的影响，ZnO–PDMS 复合

材料的导电性比冷烧结 ZnO 陶瓷低。

当 x=1% 时，ZnO–PDMS 复 合 材 料

的阻抗响应比 ZnO 陶瓷大 3 个数量

级，但在 x=3% 和 x=5% 时仅大 1 个

数量级，这种情况与 ZnO–PDMS 复

合材料的界面特性有关。

2.5　其他材料

除了以上几种材料体系，冷烧结

技术还可应用于半导体和其他电介

质材料。

Guo 等 [9，85] 在 120 ℃制备了（1– 
x）V2O5–xPEDOT ：PSS（x 为体积分

数）复合材料。以去离子水为中间液

相，在 120 ℃冷烧结可以获得相对密

度 大 于 90% 的 复 合 材 料。 从 V2O5

陶瓷的 TEM 图像（图 10[85]）可以看

出，大多数 V2O5 晶界没有非晶相，表

明冷烧结 V2O5 陶瓷高度结晶。此外，

少量晶界之间存在非晶相，并在非晶

相中可以观察到纳米尺寸的晶体，

表明冷烧结机制是由溶解 – 沉淀过

程主导。高电导的 PEDOT ：PSS 有

效改善了 V2O5 陶瓷的直流电导率，

仅加入体积分数 1%~2% 的 PEDOT ：

PSS 就可以将复合材料的室温电导

率提高 1~2 个数量级，这表明冷烧

图 10　120 ℃冷烧结的 V2O5 陶瓷 TEM 图像 [85]

Fig.10　TEM images of V2O5 ceramic cold sintered at 120 ℃ [85]



54 航空制造技术·2024年第67卷第4期

FORUM论坛

结技术可以为半导体材料的开发提

供一种新的方法。基于上述研究，采

用冷烧结技术将 V2O5–PEDOT ：PSS
流延膜带制备成致密的厚膜 [86]，验

证了冷烧结制备电子元器件的可行

性。 电 性 能 温 谱 结 果 表 明，V2O5–
PEDOT ：PSS 厚膜的电阻率随温度

升高而降低，表现出典型的负温度系

数（NTC）特征，25 ℃时的电阻率、温

度系数 α分别为 6.34 Ω·m 和 –2.4%/
K，与高温烧结的传统 NTC 陶瓷传

感器相当。

Ndayishimiye 等 [87] 分别以 TEOS
和 NaOH 溶液为中间液相，在 270 ℃、 
430 MPa 保温 60 min 后制备出 SiO2–
PTFE 复合材料。TEOS 作为中间液

相时复合材料的相对密度（<84%）低

于 NaOH 溶液作为中间液相时的相

对密度（>90%）。TEOS 为中间液相

时，致密化过程发生在很短的时间内

（约为 15 min），遵循压力溶解蠕变机

制；而 NaOH 溶液作为中间液相时，

烧结分多步完成。TEOS 冷烧结的

SiO2–PTFE 复合材料介电常数和介

电损耗随频率的减小而增大。这些

特性源于样品中的自由电荷传导或

界面处的空间电荷效应。NaOH 冷

烧结的 SiO2–PTFE 复合材料的介电

损耗在低频时较高，这是因为空间电

荷在电极界面积累。PTFE 的加入有

效地提高了绝缘电阻，SiO2–PTFE 复

合材料的电阻比纯 SiO2 陶瓷几乎高

1 个数量级。

Ashutosh 等 [88] 以乙酸溶液和乙 
醇为中间液相，在80~120 ℃、500 MPa 
冷 烧 结 120 min，制 备 了 80Al2O3–
20HDPE、70Al2O3–30HDPE 复合材

料（Al2O3 的质量分数分别为 80%、

70%，HDPE 的质量分数分别为 20%、

30%）。1 MHz 时，冷烧结 80Al2O3–
20HDPE 的介电常数为 11.73，介电

损耗为 0.0076； 70Al2O3–30HDPE 复

合材料的介电常数为 9.13，介电损

耗为 0.0066。频率从 100 Hz 增加到 
2 MHz，80Al2O3–20HDPE 和 70Al2O3– 

30HDPE 复 合 材 料 的 介 电 常 数 分

别 下 降 了 7.5% 和 7%，二 者 的 介

电 损 耗 显 著 降 低，均 降 低 了 80%
多。80Al2O3–20HDPE 复合材料的 
介 电 常 数 随 温 度 升 高 而 增 大，在

1 MHz 时 的 介 电 常 数 温 度 系 数 为

186.94×10–6/℃。80Al2O3–20HDPE
和 70Al2O3–30HDPE 复合材料的热膨

胀系数（CTE）分别为 87.25×10–6/℃
和 109.3×10–6/℃。此研究采用冷烧

结技术制备了 Al2O3–HDPE 复合材

料，介电性能与传统高温烧结 Al2O3

基 复 合 材 料 相 当 或 更 好，为 降 低

Al2O3 的制备温度提供了思路。

2.6　冷烧结技术面临的挑战与机遇

在科学研究领域，冷烧结技术提

出时间较短、致密化机制较为复杂，

无法为一些材料体系的烧结过程提

供合适的解释，烧结热力学和动力学

机理有待完善。由于陶瓷体系庞大，

为不一致溶解或微溶材料寻找合适

的中间液相是一个难题，仍需进一步

研究和探索。从工业实践的角度来

看，目前利用冷烧结技术制备的材料

尺寸较小、形状简单，不利于工业化

大规模生产多样性产品。为了使这

一技术在工业层面得到广泛应用，还

必须克服制备上的限制，并解决相关

的技术难题。

冷烧结是一种在超低温下实现

陶瓷或者陶瓷基复合材料快速致密

的加工制备新方法，能大幅降低烧结

温度、缩短烧结时间、降低能源消耗。

由于具有较低的烧结温度，冷烧结技

术对多种材料体系具有良好的适用

性，除了陶瓷材料，在陶瓷 – 金属、陶

瓷 – 聚合物等复合材料集成共烧方

面也展现出了巨大的潜力，解决了

陶瓷与高温条件下易氧化、分解、反

应的材料之间共烧困难的问题，为

复合材料加工制备及集成共烧提供

了新的机会。此外，冷烧结技术可

与其他烧结技术相结合，对加速材

料致密化、提高烧结效率和降低能

耗具有重要意义。

3　结论

冷烧结技术在低温下的快速致

密化为陶瓷与聚合物的复合开辟了

一条简单有效的途径，解决了陶瓷与

聚合物在高温下无法共烧的问题，

为新型陶瓷基复合材料的设计提供

了可能性。目前，冷烧结技术已应用

在微波介电、铁电、锂电池、压敏、半

导体等领域。但是冷烧结技术因提

出时间较短、陶瓷体系庞大等因素，

致密化机制尚未成熟。中间液相的

选择对致密化过程至关重要，对于一

些难溶和不溶的材料还需要进一步

探索合适的中间液相作为烧结助剂。

致密化机制的深入研究和烧结条件

的进一步优化对未来更多陶瓷基聚

合物复合材料的制备和工业化生产

将具有深远意义。
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in long sintering time and high energy consumptions. The high sintering temperatures adversely affect the interface control,  
phase stability, and material co-sintering, and thus, it is challenging to co-sinter ceramics and polymers with polymers as  
the fillers. Cold sintering process, employing an intermediate liquid phase and dissolution–precipitation process, enables  
rapid densification of ceramics at temperatures ≤300 ℃ , which effectively addresses the co-sintering issue of ceramics 
and polymers. This review introduces the development of cold sintering process, sintering parameters and cold sintering 
mechanisms. The application and current status of cold sintering process in ceramic–polymer composites, such as 
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解志文

  教授，博士生导师，研究方向为摩

擦学与润滑设计、高温腐蚀与防护、先

进表面工程技术。

为满足航空发动机热端部件服

役温度更高的要求，在高温合金基体

表面制备热障涂层（Thermal barrier 
coatings，TBCs）[1]。质量分数 6%~ 
8% 的氧化钇稳定氧化锆（Yttria-
stabilized zirconia，YSZ）由于其低导

热系数和高热膨胀系数 [2–3] 成为早

期选用的顶层陶瓷材料之一，但随着

服役环境温度的升高，容易发生烧结

和相变，并伴随 4%~6% 的体积膨胀，

最终导致涂层过早失效，难以满足服

役需求 [4–6]。

为解决上述问题，研究人员从

涂层结构和材料一体化综合设计入

手。将高熔点、高稳定性和低热导

率的陶瓷材料与 YSZ 结合，复合设

计形成的双层 TBCs 已成为一种新

的发展趋势。据报道，双陶瓷热障

涂层的热循环寿命大大提高 [7]。同

时，具有磁铅矿结构的镁基六铝酸

镧（LaMgAl11O19，LaMA）由于具有

高熔点、高应力耐受性、高热膨胀系

数、低烧结率和低热导率，成为目前

新型 TBCs 材料之一 [8–11]。然而，在

利用大气等离子喷涂（Atmospheric 
plasma spraying，APS）技术制备涂

层时，存在大量孔隙、裂纹和层状间 
隙 [12]。此外，LaMA 涂层在制备过

程中存在大量的非晶相，严重影响涂

层在使用过程中的可靠性。Huang
等 [13] 发现，在从室温加热到 1200 ℃
过程中，非晶相 LaMA 在 900 ℃和 
1174.9 ℃时发生两次显著的再结晶

和体积收缩，促进裂纹的形成，加速

O2 快速内扩散，触发热生长氧化物

（Thermally grown oxide，TGO）的形成

和局部残余应力的集中，导致 LaMA
层组织不稳定和断裂失效 [14–15]，显著

镀铝对 CoCrNiAlY–YSZ–LaMgAl11O19 双陶瓷
热障涂层高温抗氧化行为的影响*

解志文，陶浩天，刘天新，陈永君，胡素影，马北一
（辽宁科技大学，鞍山 114051）

[ 摘要 ]　采用电弧离子镀（AIP）技术在 CoCrNiAlY–YSZ–LaMA 双陶瓷涂层表面沉积一层 Al 镀层，利用 XRD、

SEM 和 EDS 等微尺度分析表征方法，全面解析涂层在大气暴露过程中的高温氧化行为。研究结果表明，未镀铝

LaMA 层在氧化过程中发生严重体积收缩，导致纵向微裂纹萌生和扩展。这些微裂纹成为氧气向内部扩散的通道，

导致涂层呈现持续氧化增重趋势、TGO 快速生长和严重的元素扩散，并最终加剧涂层断裂失效。但镀铝涂层样品表

现出更好的高温抗氧化性能与结构稳定性，高温氧化过程中，表面 Al 镀层与氧气发生原位反应生成致密 Al2O3 屏障

层，有效阻止或延迟氧气内部渗透，使 TGO 缓慢生长，其氧化增重从 20 h 时的 8.59 mg/cm2 略微上升到 80 h 时的 9.46 
mg/cm2。本研究结果为双陶瓷热障涂层的延寿设计与界面热生长应力调控开辟出全新技术途径和理论视野。

关键词：双陶瓷热障涂层；Al 镀层；高温抗氧化性能；热生长氧化物（TGO）；结构稳定性
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降低涂层的抗氧化性能。

为抑制 LaMA 涂层体积收缩

带来的不良影响，Sun 等 [16] 通过掺

杂 Gd2O3 降低 LaMA 涂层中的非晶

相含量。然而，该方法并不能消除

LaMA 涂层体积收缩的影响，并未使

其热循环寿命得到显著改善。此外，

顶部密封层被认为是延长 TBCs 服

役寿命的可行方案。Soleimanipour
等 [17] 利用激光覆层技术在 YSZ 涂

层表面形成致密氧化铝层，可消除涂

层中孔隙和裂纹等典型缺陷，延长

TBCs 的使用寿命。

本文为进一步提高涂层的高

温抗氧化性，避免在制备过程中 Al
层氧化，采用电弧离子镀（Arc ion 
plating，AIP）技 术 在 CoCrNiAlY–
YSZ–LaMA 双陶瓷涂层表面沉积一

层 Al 层，使 Al 在高温氧化过程中与

O2 原位反应生成致密 Al2O3 屏障层。

系统地开展涂层高温抗氧化性能研

究，全面解析 1000 ℃下致密 Al2O3 屏

障层对涂层微观结构和氧化行为的

影响。

1　试验及方法

1.1　原材料

以镍基高温合金 GH199 作为基

体材料，尺寸为 15 mm×15 mm×5 
mm。首先用刚玉颗粒（240 目）对样

品的表面进行喷砂处理，以去除表面

氧化物；喷砂后的样品放入酒精溶

液中进行超声波清洗（5 min），吹干

待用。

1.2　涂层制备

1.2.1　双陶瓷层制备

使 用 大 气 等 离 子 喷 涂 设 备

（MultiCoat，Oerlikon Metco），采用 APS
技术，在基体表面制备 CoCrNiAlY–
YSZ–LaMA 双陶瓷涂层，将其命名

为 M1，涂层化学成分如表 1 所示。

CoCrNiAlY、YSZ 和 LaMA 的 粉 末

粒径分别为 30~74 μm、30~64 μm 和

32~125 μm；工作气体采用高纯度氩

气（原子数分数 99.9%）和氢气（原子

数分数 99.9%），APS 工艺参数如表

2 所示。

1.2.2　Al 镀层制备

使用 PVD7590 型电弧离子镀机

（沈阳威利德真空技术有限公司），采

用 AIP 技术在 LaMA 层表面沉积一

层厚度为 20 μm 的 Al 层，将其命名

为 M2。以高纯度 Al（原子数分数

99.9%）为靶材，氩气压力为 1.0 Pa，
电流为 80 A，偏置电压为 –80 V，沉积

时间为 60 min。
1.3　性能测试方法

利用高温马弗炉，系统研究所有

样品暴露在空气中的氧化行为。加

热速率为 10 ℃/min，停留时间为 80 
h，工作温度为 1000 ℃。采用精度为

10–4 g 的电子天平，测量每个样品高

温氧化后的质量变化，并分析氧化增

重与时间的动力学曲线。

1.4　表征方法

用 X 射线衍射（XRD）系统研

究氧化试验后涂层的相结构变化；

利用扫描电子显微镜（SEM）对涂

层的表面和横截面微观结构进行表

征；采用能量分散光谱（EDS）对涂

层表 / 截面元素分布进行综合观察

和分析。

2　结果与讨论

2.1　涂层制备态组织结构

图 1 为样品 M1 和 M2 沉积态

涂层的 XRD 图谱。如图 1（a）所示，

表 1　CoCrNiAlY–YSZ–LaMA 双陶瓷涂层化学成分（质量分数）

Table 1　Chemical composition of CoCrNiAlY–YSZ–LaMA double
                                                        ceramic coating (mass fraction) %

涂层类别 厚度 /μm 电流 /A 距离 /mm 线路速度 /（mm·min–1）

CoCrNiAlY 100~120 500 120 800

YSZ 180~200 600 120 800

LaMA 100 600 120 800

材料 Co Cr Ni Al Y Y2O3 ZrO2 La2O3 MgO Al2O3

CoCrNiAlY 余量
24.5~
26.5

31.0~
34.0

5.0~
6.5

0.4~
0.8 — — — — —

YSZ — — — — —
7.0~
7.5 余量 — — —

LaMA — — — — — — —
15.0~
24.0 4.0~7.0 余量

表 2　APS 制备 CoCrNiAlY–YSZ–LaMA 双陶瓷涂层沉积工艺参数

Table 2　Deposition process parameters of CoCrNiAlY–YSZ–LaMA dual ceramic coating by APS

图 1　沉积态涂层样品 M1 和 M2 的 XRD 图谱

Fig.1　XRD patterns of the as-deposited coating samples M1 and M2
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根据标准卡号 #26–0873，确定沉积

态样品 M1 主要由 LaMgAl11O19 相

组成。相比之下，如图 1（b）所示，

参照标准卡号 #85–1327，在沉积态

样品 M2 中检测出一些强 Al 衍射峰，

表明在 LaMA 表面成功制备出 Al
镀层。

图 2 为样品 M1 和 M2 沉积态

涂层的表面和截面 SEM 图像与表

面 EDS 区域分析。图 2（a）为样品

M1 表面形貌，可以观察到其表面伴

有大量未熔或半熔粉末颗粒，明显可

见一些孔洞和微裂纹缺陷，这与 APS
涂层的结构特征相一致。图 2（b）
为样品 M1 截面形貌，CoCrNiAlY、

YSZ 和 LaMA  3 层结构清晰可见，

且各层之间结合良好。如图 2（d）
所示，样品 M2 表面呈现出致密的椰

菜状形貌，Al 镀层有效地填充表面

微裂纹缺陷。样品 M2 截面形貌如

图 2（e）所示，表面 Al 镀层清晰可

见，而且与顶部 LaMA 层结合良好。

如图 2（c）所示，样品 M1 表面区域

a 中 La、Mg、Al、O 质量分数分别为

36.68%，1.59%，29.12% 和 32.62%；

如图 2（f）所示，样品 M2 区域 b 中

Al、O 质量分数分别为 94.16% 和

5.84%，进一步证实表面 LaMA 层和

Al 层的存在。

2.2　高温抗氧化性能测试

图 3 为样品 M1 和 M2 在 1000 ℃
氧化 80 h 后的增重曲线。可以看出，

随着氧化时间的增加，样品 M1 呈连

续的增重趋势。样品 M1 在初始 20 h
时的质量增益值约为 7.15 mg/cm2，在

80 h 时迅速达到 12.38 mg/cm2；与样

品 M1 相比，样品 M2 在初始 20 h 时

的质量增益值较大，为 8.59 mg/cm2，

这与 Al 镀层迅速氧化生成 Al2O3 有

关，然而，在 20~80 h 的氧化期间，样

品 M2 呈现出缓慢的质量增重趋势，

在 60~80h 氧化期间增重值略有升

高，说明表层氧化铝屏障效应逐渐

削弱，在氧化试验结束时，其质量增

益值仅为 9.46 mg/cm2。显然，样品

M2 的增重速率远低于样品 M1，说
明镀铝层极大地提高了涂层抗氧化

性能。

图 4 为 样 品 M1 和 M2 经 过

1000 ℃氧化 80 h 试验后的 XRD 谱

图。如图 4（a）所示，根据标准卡

号 #26–0873 和 #43–0923 确认，样品

M1 主要由 LaMgAl11O19 相组成，且

随着氧化时间的增加，LaMgAl11O19

相的强度逐渐增加，表明 LaMA 发

生显著的结晶反应 [18]。同时，由

于 LaMgAl11O19 相的高温分解 [19]，

XRD 图谱中出现少量的 LaAlO3 相。

如图 4（b）所示，在样品 M2 中同样

发 现 LaMgAl11O19 和 LaAlO3 相，但

在该 XRD 模式中检测到大量 Al2O3

相（标准卡号 #46–1212），进一步证

实 LaMA 层顶部的 Al 镀层与 O2 原

位反应形成 Al2O3 膜。

图 5 为 样 品 M1 和 M2 经 过

1000 ℃氧化 20 h 试验后的表面和截

面 SEM 图像。如图 5（a）所示，在

样品 M1 的表面上出现网络状微裂

纹，裂纹宽度约为 4.50 μm；图 5（b）
为截面 SEM 图像，可以看到 LaMA
层的纵向微裂纹逐渐延伸至 YSZ
层，而且在 YSZ 层与 CoCrNiAlY
交界处出现横向微裂纹。相比之

下，样品 M2 的表面相对致密，片

层状 Al2O3 均匀覆盖涂层表面（图

5（c））；其截面损伤明显减少（图

5（d）），表明 Al 层的渗透行为改

变了 LaMA 组织的断裂模式和应

力分布，有效减弱了双陶瓷层的损

伤。

图 6 为 样 品 M1 和 M2 经 过

1000 ℃氧化 40 h 试验后的表面和截

面 SEM 图像。如图 6（a）和（b）
所示，微裂纹明显分布在样品 M1 的

表面，微裂纹宽度增加到 8.50 μm，

YSZ 层的横向裂纹尺度进一步增大。

相比之下，样品 M2 仍然保持着致密

的表面形貌（图 6（c）），其横截面的

YSZ 层出现微裂纹（图 6（d）），但涂

层仍然保持良好的结构稳定性。

图 2　沉积态涂层样品 M1 和 M2 表面和截面 SEM 图像与 EDS 区域分析

Fig.2　SEM surface and cross-sectional images with EDS regional analysis of the as-deposited coating samples M1 and M2
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图 7 为 样 品 M1 和 M2 经 过

1000 ℃氧化 80 h 试验后的表面和截

面 SEM 图像。如图 7（a）所示，样

品 M1 表面组织损伤进一步加剧，局

部微裂纹宽度高达 14.95 μm；如图 7
（b）所示，样品 M1 LaMA 层纵向裂

纹的进一步延伸扩展，导致 YSZ 层

出现局部组织断裂，而且在 YSZ 与

CoCrNiAlY 交界处出现横向贯穿裂

纹，说明样品 M1 在经过 80 h 氧化试

验后失效。相比之下，如图 7（c）和

（d）所示，经过氧化试验 80 h 后，样

品 M2 表面块状、鳞片状 Al2O3 仍然

相对致密，只存在少量微裂纹；横截

面的 YSZ 层出现少量横向微裂纹，

结构相对稳定，界面黏合良好，进一

步证实 Al 镀层显著提高双陶瓷热障

涂层在大气暴露环境下的高温抗氧

化性能。

图 8 为 样 品 M1 和 M2 经 过

1000 ℃氧化试验后的 TGO 层形貌和

EDS 表征结果。如图 8（a）所示，经

过 20 h 氧化试验后，在样品 M1 的

YSZ–CoCrNiAlY 界面形成一个黑

色的 TGO 层；如图 8（b）所示，经

过 40 h 氧化试验后，黑色层上方出

现少量灰色扩散区域，说明元素扩散

加速；经过 80 h 的氧化试验后，黑色

TGO 层极薄且不连续，灰色的 TGO
层在氧化试验过程中出现明显的

向上扩散现象，且扩散不均匀（图 8
（c））。相比之下，在氧化试验中，样

图 4　1000 ℃氧化 80 h 后样品 M1 和 M2 的 XRD 谱图

Fig.4　XRD patterns of samples M1 and M2 after oxidation at 1000 ℃ for 80 h

图 5　1000 ℃氧化 20 h 后样品 M1 和 M2 表面和截面 SEM 图像

Fig.5　SEM surface and cross-sectional images of samples M1 and M2 after oxidation at 
1000 ℃ for 20 h

图 6　样品 M1 和 M2 经过 1000 ℃氧化 40 h 试验后的表面和截面 SEM 图像

Fig.6　SEM surface and cross-sectional images of samples M1 and M2 after oxidation at 
1000 ℃ for 40 h

图 3　样品 M1 和 M2 在 1000 ℃氧化 80 h
增重曲线

Fig.3　Weight gain curve of samples M1 and 
M2 after oxidized at 1000 ℃ for 80 h

品 M2 的元素扩散和 TGO 生成速率

相对较慢，如图 8（e）所示，经过氧

化试验 20 h 后，在 YSZ–CoCrNiAlY

界面形成较薄的黑色 TGO 层；而且，

如图 8（f）所示，经过氧化试验 40 
h 后，该 TGO 层的厚度未发生明显
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变化，依然保持为连续的黑色 TGO
层，未出现灰色扩散层；此外，经过

80 h 的氧化试验后，黑色 TGO 层保

持相对连续，但随着氧化时间的增

加，出现了较薄的灰色 TGO 层（图

8（g））。根据赵远涛等 [20] 的研究，

Al2O3 构成底部的黑色氧化物层， 
（Ni，Co）Cr2O4 主要构成顶部的灰色

氧化物层。如图 8（d）和（h）所示，

EDS 表征数据清楚地表明，样品 M1
的灰色层中富集大量 Ni，Co，Cr 元
素；相比之下，样品 M2 黑色层部分

含有高份额 Al 和 O 元素，但其 Ni、
Co 和 Cr 元素并未发生明显扩散。

3　结论

本文利用高温氧化试验和先进

微尺度分析表征，系统研究了镀铝

CoCrNiAlY–YSZ–LaMA 双陶瓷涂层

高温抗氧化行为，主要研究结论如下。

（1）未镀 Al 涂层的高温抗氧化

性能和界面结构稳定性较差，而 APS
固有技术局限导致涂层形成大量微

孔洞缺陷，且高温氧化过程中 LaMA
发生晶化反应，导致体积收缩以及纵

向裂纹萌生，这些固有孔洞或微裂纹

为 O2 内扩散提供了通道，加剧 YSZ
与 CoCrNiAlY 交界处 TGO 层快速生

长及脆性（Ni，Co）Cr2O4 相形成，诱发

高界面热生长应力并最终导致涂层界

面结构失稳与断裂失效。

（2）镀 Al 涂层表现出十分突出

的高温抗氧化性能和结构稳定性。

镀 Al 层具有明显的止裂和自愈合作

用，有效地抑制 LaMA 层组织大尺

寸纵向微裂纹萌生。此外，Al 镀层

与 O2 原位反应生成致密 Al2O3 障层，

有效延缓 O2 向内扩散，抑制了 TGO
层快速生长和较高界面热生长应力，

赋予涂层更低的质量增益、稳定界面

结构及优异的抗氧化性能。
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Effect of Al Plating Layer on High-Temperature Oxidation Resistance 
Behavior of CoCrNiAlY–YSZ–LaMgAl11O19 Dual Ceramic Thermal 

Barrier Coating
XIE Zhiwen, TAO Haotian, LIU Tianxin, CHEN Yongjun, HU Suying, MA Beiyi

(University of Science and Technology Liaoning, Anshan 114051, China)

[ABSTRACT]　An Al plating layer was deposited on the surface of CoCrNiAlY–YSZ–LaMA dual ceramic coating by arc 
ion plating (AIP). The high temperature oxidation behaviors of these coatings during the air exposure were comprehensively 
characterized by using XRD, SEM and EDS. Results showed that LaMA coating without Al plating layer underwent severe 
volume shrinkage during the oxidation test, which triggered the initiation and propagation of longitudinal micro-cracks. These 
micro-cracks acted as the internal diffusion channels for O2, triggering a sustained mass increase tendency, rapid TGO growth 
and severe elemental diffusion, and consequently resulted in a serious coating fracture. However, the coating with Al plating 
layer showed better high-temperature oxidation resistance and structural stability. The surface Al layer reacted with O2 to 
generate an in situ dense Al2O3 barrier layer during the oxidation process, which prevented or delayed the internal penetration 
of O2, and thus resulted in a very slow growth rate of TGO layer. The weight gain of this sample increased slightly from 8.59 
mg/cm2 at 20 h to 9.46 mg/cm2 at 80 h. These current experimental results provided a new technical way and theoretical vision 
for the life-extension design of dual-ceramic thermal barrier coatings and the regulation of interfacial thermal growth stress.
Keywords: Double ceramic thermal barrier coating; Al plating; High-temperature oxidation resistance; Thermally grown 
                    oxide (TGO); Structural stability （责编  晓月）
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金属陶瓷材料兼具金属材料的

韧性、塑性，以及陶瓷材料的高强度

和化学稳定性等优异性能，已在航天

航空、矿山机械、轨道交通、注塑模具

等领域中被广泛应用 [1–2]。按照陶瓷

相的种类，可将金属陶瓷大致分为氧

化物基、碳化物基、氮化物基、硼化物

基 4 种类型。硼化物基金属陶瓷具

有较高的硬度、耐磨性、抗氧化性、催

化性等优良特性，但同样也存在常温

脆性较高，以及较差的烧结性和抗热

冲击性等缺点，限制了其发展，所以三

元硼化物引起国内外广泛关注 [3]。常

见的三元硼化物性能如表 1 所示 [4]。

三元硼化物 Mo2NiB2 基金属陶瓷材

料由 Mo2NiB2 硬质相和 Ni 基黏结

相组成，具有良好的综合性能和突出

的耐磨耐蚀性能，已被广泛应用于表

面工程领域 [4–5]。

大气等离子喷涂工艺通过高温

焰流将材料粉末加热到熔化或半熔

融状态，后将其喷射到基体表面，粒

子在高速冲击下到达基体，铺展形成

扁平的涂层 [6–9]。但是对于形成的涂

层，其本身的层状结构、孔隙和微裂

纹，以及与基体间的弱机械结合都会

限制其应用和发展。夏雨 [10] 采用等

离子喷涂制备 Mo2FeB2 三元硼化物

金属陶瓷涂层，发现喷涂过程中形成

的孔隙会影响涂层的致密性，降低涂

层的结合强度。Qiao 等 [11] 发现等

离子喷涂 8YSZ 热障涂层孔隙率高，

并且其内部复杂的孔隙结构会产生

较大的应力集中，影响涂层的力学性

等离子喷涂与激光重熔复合制备 Mo2NiB2

涂层的组织和性能研究*

赵远涛 1，2，潘正阳 1，刘明辉 3，张士陶 1，刘沈强 1，赵冬冬 1，李文戈 1，刘彦伯 2

（1. 上海海事大学，上海 201306；
2. 上海市纳米科技与产业促进发展中心，上海 200237；

3. 上海市松江区绿化和市容管理局，上海 201699）

[ 摘要 ]　采用大气等离子喷涂方法在 Q235 低碳钢表面制备 Mo2NiB2 基金属陶瓷涂层，选取 300 W 和 500 W 功率对其

进行激光重熔。结果表明，激光重熔可以显著减少涂层的缺陷，使组织结构变得更加致密，界面处的弱机械结合转变为

良好的冶金结合。随着激光功率的提高，涂层的结合强度和耐腐蚀性能提高，最大结合强度为 38.08 MPa，最小腐蚀电流

为 0.033 μA/cm2，但硬度和耐磨性降低，最小硬度为 1781HV0.2，最大体积摩擦率为 6.25×10–5 mm3/（N·m）。上述等离子

喷涂及 2 种激光重熔的 Mo2NiB2 基金属陶瓷涂层的硬度、结合强度、耐磨性和耐腐蚀性都明显高于 Q235 低碳钢基体。
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能。激光重熔是一种常用于喷涂涂

层的后处理技术，可以有效降低涂层

的孔隙率，减少裂纹的产生，实现基

体间由机械结合向冶金结合的转变，

同时可以将部分未熔化的颗粒和层

状结构转变为整体结晶组织，消除涂

层微观结构的不均匀现象，使涂层

性能得到改善 [12–13]。Xu 等 [14] 研究

发现，激光重熔 NiAl 涂层可以消除

涂层中存在的单质 Ni 和 Al，生成晶

粒结构分布均匀的 AlNi3 相。高度

合金化的 NiAl 涂层硬度可以达到

（492.4±16.2） HV0.2，是重熔处理前

的 3 倍。Manjunatha 等 [15] 对 APS 
Mo 涂层进行激光重熔，发现 Mo 涂

层孔隙率由 10.83% 降至 1.34%，显

微硬度从 630HV0.1 提高到 750HV0.1，

其原因为激光重熔可以使 Mo 涂层

与基体间的弱机械结合向冶金结合

转变。Yu 等 [16] 在进行激光重熔 APS 
Al2O3–20% ZrO2（质量分数）涂层后

发现，重熔后涂层平均显微硬度得到

了显著性的提升，从约 1000HV0.3 增加

到 1600HV0.3，其原因为激光重熔可以

消除涂层中孔隙、空隙和层状结构等

微观结构不均匀性。Feng 等 [17] 对经

激光重熔的 APS ZrO2–Y2O3（Yttria-
stabilized zirconia，YSZ）和 La2Zr2O7

涂层进行 1100 ℃高温氧化试验，发

现激光重熔能够有效降低氧化增重

率，这是因为外部氧原子难以通过致

密的重熔涂层进入内部的黏结涂层，

从而提高了热障涂层的耐高温氧化

性能。因此，对 APS Mo2NiB2 基金

属陶瓷涂层进行激光重熔处理，探索

激光重熔方法对涂层组织结构与性

能的影响规律，对 Mo2NiB2 基金属

陶瓷涂层的推广与应用至关重要。

本文采用大气等离子喷涂方法

在 Q235 低碳钢表面制备 Mo2NiB2

基金属陶瓷涂层，之后在不同功率下

对其进行激光重熔。对等离子喷涂

涂层和激光重熔后涂层的物相构成

和微观结构进行分析，最后对涂层

的力学性能、腐蚀性能等进行性能

分析，揭示激光重熔对 APS Mo2NiB2

基金属陶瓷涂层组织性能的影响规

律。

1　试验及方法

试验采用的基体材料为 Q235
低碳钢，尺寸为 30 mm×30 mm×5 
mm，试验前对其表面喷砂并用无

水乙醇超声 30 min，以保证基体表

面的清洁度和粗糙度。选用粉末为

Mo2NiB2 金属陶瓷粉末（JN58，广东

博杰特新材料科技有限公司），粉末

直径在 50~100 μm 之间，粉末图像如

图 1 所示。试验前将 Mo2NiB2 粉末

放入电热鼓风干燥箱静置烘干，干燥

时间为 2 h，干燥温度设置为 80 ℃以

去除粉末中包含的水分。Mo2NiB2

金属陶瓷粉末化学成分如表 2 所示，

Q235 低碳钢化学成分如表 3 所示。

采用 Oerlikon Metco 公司生产的

大气等离子喷涂设备制备 Mo2NiB2

基金属陶瓷涂层，喷涂过程中使用

F4MB 喷枪，送粉率 30 g/min、氢气流

量 10 L/min、载气流量 5 L/min、喷枪

步距 2 mm、喷涂速度 500 mm/s、喷
涂电流 550 A、氩气流量 45 L/min、
喷涂距离 80 mm，喷涂过程中以氩

气作为主气，氢气作为辅气。使用确

定喷涂工艺制备涂层，将涂层命名为

M1。在使用 M1 涂层制备工艺重新

制备涂层后使用上海嘉强公司生产

的激光熔覆设备进行 300 W、500 W
功率激光重熔，300 W 重熔后涂层命

名为 M2； 500 W 重熔后涂层命名为

M3。然后对 3 种涂层使用 Ultima 
Ⅳ型 X 射线衍射仪分析其物相结

构，电压 50 kV、电流 40 mA，扫描范

围 20°~100°、扫描速度 5°/min、步长

0.02°。通过 Hitachi TM3030 扫描电

子显微镜观察其微观结构，利用附

带的 Oxford Swift 3000 能谱仪测定

元素成分分布并进行含量分析。采

用上海泰明光学仪器公司所生产的

HXD–1000TMC/LCD 型维氏显微硬

度计测量涂层硬度，在涂层表面选取

5 个位置进行测量后取平均值，载荷

为 200 gf，保荷时间为 10 s，物镜倍

率为 40 倍。使用 UMT-TriboLab 摩

擦磨损试验机在室温条件下对涂层

进行干摩擦试验，摩擦副为 WC 球

（直径为 6 mm），外加载荷为 40 N，频

率 5 Hz，摩擦时间设定为 10 min，摩
擦行程为 30 m。使用 BGD 500 数显

拉开法附着力测试仪对涂层结合强

度进行测定，对 3 种涂层试样分别进

行 3 次测定并取平均值。使用瑞士

Metrohm Autolab 电化学工作站对基

体和涂层进行耐腐蚀性能测试，在质

量分数为 3.5% 的 NaCl 溶液中采用

三电极测试，参比电极为 Ag/AgCl，
对电极为铂电极，工作电极为所需测

试样品，样品表面积为 1 cm2。

表 1　三元硼化物基金属陶瓷特性 [4]

Table 1　Characteristic of ternary boride based cermets[4]

图 1　Mo2NiB2 金属陶瓷粉末显微图像

Fig.1　Microscopic image of Mo2NiB2 
cermet powders

类型 密度 ρ/（g·cm–3） 硬度（HRA） 抗弯强度 /GPa 特性

Mo2FeB2–Fe 8.1~8.3 80~92 1.00~2.50 抗磨损

Mo2NiB2–Ni 8.5 81~82 2.40~2.60 抗侵蚀

WCoB–Co 8.3 79~80 2.50~2.80 耐热

20 μm
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2　结果与讨论

2.1　激光重熔对涂层物相的影响

图 2 为 Mo 2NiB 2 粉末和 3 种  
Mo2NiB2 涂层的 XRD 图谱。可知，原

始粉末主要由 Mo2NiB2 陶瓷相、中间

相 MoB2 和 MoB 组成；与 Mo2NiB2

粉末的图谱相比，M1 涂层的 XRD
图谱中各衍射峰出现的 2θ角度没有

发生变化，即没有新的物相生成，仅

在峰值强度上出现变化，说明等离

子喷涂过程中粉末熔化后 Mo2NiB2

相仍得以保存，但 Mo2NiB2 相的相

对衍射强度有所下降，而 MoB2 和

MoB 相的相对衍射强度有所增加，

说明 Mo2NiB2 相发生了部分分解，

这可能是由于等离子喷涂的快速熔

化与凝固行为引起成分分布不均导

致的；从图 2（c）中可以看出，M2
涂层衍射峰的位置也与 M1 相同，只

在峰值强度上出现变化，Mo2NiB2 相

的衍射强度增加，而 MoB2 和 MoB
相的衍射强度下降，说明激光重熔使

得涂层中的中间相与 Ni 元素发生熔

合反应形成了 Mo2NiB2 相；从图 2 
（d）可以看出，M3 涂层衍射峰位置

与 M1 衍射峰位置有所不同，在形成

原先物相的基础上，又生成了 Fe3B
和 Mo2FeB2 等 新 物 相，且 MoB2 和

MoB 相的衍射强度进一步下降，而

Mo2NiB2 相的衍射强度进一步增加，

这是由于更高的激光能量促使涂层

成分均匀性增加，使得 Mo2NiB2 相

生成量增加，而 Q235 基材在激光高

能量的熔融与熔池搅拌作用下，使得

Fe 元素与涂层元素发生固溶，进而

生成其他物相。

2.2　激光重熔对涂层微观形貌的影响

图 3 为 3 种 Mo2NiB2 涂层的表

面显微形貌图。由图 3（a）可知，

M1 涂层表面存在较多未熔融的颗

粒，这是由于等离子喷涂过程中，部

分 Mo2NiB2 粉末颗粒未完全熔融或

在飞行过程中快速凝固导致，另外

在 M1 涂层表面也存在熔融颗粒铺

展较好的形貌；由图 3（b）与（c）可

知，经激光重熔后的 M2、M3 涂层表

面未呈现出等离子喷涂后的形貌，其

片层状结构和未熔融颗粒堆积结构

消失，形成光滑的平面，同时产生了

大量类圆形析出相。为分析该类圆

形物相成分，采用 EDS 对 M3 涂层

表面的元素分布进行分析，如图 4 所

示。激光重熔涂层表面的黑色类圆

形相中富集了 Mn 元素，且存在部分

Cr、Fe、V、B 等元素，说明该相为 Mn
的合金相或其硼化物相。另外从图

4 中还可以看出，Mo、Ni 与 Mn  3 种

元素的分布出现较为明显的分离现

表 2　Mo2NiB2 金属陶瓷粉末化学成分（质量分数）

               Table 2　Chemical composition of Mo2NiB2 cermet powder (mass fraction) %

表 3　Q235 低碳钢化学成分（质量分数）

            Table 3　Chemical composition of Q235 carbon structural steel (mass fraction) %

Mo Ni B V Cr Mn

42.42 42.16 2.89 3.61 6.38 2.54

Mn C Si S P Fe

0.30~0.67 0.12~0.20 ≤0.30 ≤0.045 ≤0.045 余量

图 2　Mo2NiB2 粉末和 Mo2NiB2 涂层 XRD 图谱

Fig.2　XRD patterns of Mo2NiB2 powder and Mo2NiB2 coatings

图 3　Mo2NiB2 涂层表面显微形貌

Fig.3　Surface microstructure of Mo2NiB2 coating
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象，原因为 Mn 原子半径较大，自身

在 Mo2NiB2 相中的溶解度较小导致

的，而 Cr、Fe、V 等原子在涂层中的

分布较为均匀，对 Mo2NiB2 相有较

好的固溶强化作用。同时，从图 3（b）
和（c）还可知，M3 涂层中的富 Mn
相尺寸减小，且分布比 M2 涂层更均

匀，这是因为激光功率的升高使熔池

的扰动范围更广，使得 Mn 元素分布

更加均匀。

图 5 为 3 种 Mo2NiB2 涂层的截

面微观形貌图。M1 涂层表现出典

型的等离子喷涂产生的层状结构，同

时其内部含有大量的孔洞和裂纹，主

要是由于等离子喷涂过程中熔融粒

子堆叠时没有完全熔合且熔融粒子

的快冷特性使得气体来不及完全逸

出而形成 [18–19]。经过激光重熔后，

M2 和 M3 涂层层状结构和未熔颗

粒等缺陷基本消失，但由于较低的激

光功率（300 W）不足以影响整个涂

层厚度，使得 M2 涂层与基体界面处

仍存在少量裂纹。而较高的激光功

率（500 W）使得 M3 涂层与基体界

面之间结合良好。另外，3 种涂层都

明显地分为灰色相和块状的白色相，

M1 涂层中的白色相块在涂层中分

布不规律；而经过激光重熔后的 M2
和 M3 涂层中的白色相块明显与灰

色相块产生分层现象，采用 EDS 对

M3 涂层截面元素分布进行分析，结

果如图 6 所示。可知，Mo 元素主要

分布在白色相中，灰色相则以 Ni 元
素为主，少量 Cr、V、Fe 元素则均匀

分布在图层中，而经过激光重熔后，

Mn 出现团聚现象。表 4 给出了图

层中不同元素的含量，与图 6 对比可

知，Mo、Ni 元素的含量和占比都是

最多的。根据胡肇炜 [4] 的研究可知，

涂层中的白色相块由 Mo2NiB2 强化

相和 MoB、MoB2、Mo2B 中间相等组

成。Ni 元素则作为主要的黏结相均

匀分布在灰色相中。因此在图 5 中

出现分层现象的主要原因为激光熔

池的扰动及基材对涂层的稀释。激

图 4　M3 涂层表面元素分布

Fig.4　Element distribution on the surface of M3 coating

图 5　Mo2NiB2 涂层截面显微形貌

Fig.5　Cross-sectional microstructure of Mo2NiB2 coating

（a）M1涂层 （b）M2涂层 （c）M3涂层

40 μm40 μm 40 μm

孔洞 未熔颗粒 裂纹 裂纹
Mn Mn 气孔

图 6　M3 涂层截面元素分布

Fig.6　Element distribution of M3 coating cross-section
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光熔池的扰动使得基材对涂层的稀

释率增加，进而形成了表层 Mo2NiB2

强化相多，而靠近底部 Mo2NiB2 强

化相含量少的状况，中间层出现明显

分层的情况可能是激光熔池扰动的

结果。另外，从图 5（a）与（b）中可

以看到白色相块随激光功率的提高

而分布更加细密、均匀，这主要是因

为高功率下涂层熔化程度更高，使得

白色 Mo2NiB2 颗粒进一步熔融并分

布均匀，增加了其形核点的数量，致

使 Mo2NiB2 强化相颗粒的细化与均

匀分布。

通过 ImageJ 软件分析测量得到

M1、M2 和 M3 涂层的孔隙率，如表

5 所示。可知，M1 涂层的孔隙率最

大，为 7.65%；M2、M3 涂层的孔隙率

分别为 3.10% 和 2.45%。结果表明，

经激光重熔后涂层孔隙率明显减小，

涂层变得更加致密，但是仍有少量孔

洞存在，这可能因为激光重熔过程中

熔池中的气体未能及时排除导致。

对 M3 涂层与基体结合处元素

分布进行分析，结果如图 7 所示。由

图 5 可知，M1、M2 涂层与基体结合

处有明显边界，涂层与基体间为弱

机械结合，而经过 500 W 激光重熔

后的 M3 涂层与基体结合处出现了

热影响区域，形成灰色条带，结合图

7 可以看出，灰色条带处各元素扩散

现象明显，说明高功率激光输入使

界面处大量 Fe 元素进入到 Mo2NiB2

涂层中，涂层与基体间形成冶金结

合，同时使 Mn 元素出现了偏聚现

象。

2.3　激光重熔对涂层硬度和结合

         强度的影响

图 8 是基体和 Mo2NiB2 涂层表

面显微硬度图。Q235 基材与 M1、
M2、M3 涂层硬度为别为 182.2HV0.2、

2213.6HV0.2、1863.3HV0.2、1781HV0.2，

说明涂层硬度随着激光重熔功率的

提高而降低，但硬度最低的 M3 涂层

仍约为基材的 10 倍。基于复合材料

的强化机制可知，在 Mo2NiB2 金属

陶瓷复合材料中第二相强化机制起

着重要的作用，即 Mo2NiB2 含量的

增加有助于复合材料硬度的提高。

随着激光功率的提高，由于基材对涂

层的稀释率增加，导致 Mo2NiB2 等

强化相的含量降低，从而引起涂层硬

度的降低。从图 4 中可以看出，Mn
等大尺寸原子元素出现了偏聚现象，

其与 Ni、Mo 元素的分布出现分离，

使得涂层中 Ni 合金基材与 Mo2NiB2

相的固溶强化效果降低，进而在一定

程度上使涂层硬度减小。

表 6 为 3 种 Mo2NiB2 涂层的结

合强度。M1、M2、M3 涂层的平均

结合强度分别为 28.66 MPa、32.30 
MPa、38.08 MPa，在测试 M3 涂层结

合强度的过程中，由于黏结剂出现内

部开裂且断裂部位全部发生在黏结

剂内部，故 M3 涂层的真实结合强度

要大于 38.08 MPa。以上结果说明随

着激光重熔功率的提高，涂层的结合

强度逐渐增大，表明激光重熔可以使

M1 涂层的一些缺陷消失，结构变得

致密，提升了涂层内聚力。对于 M3
涂层的高结合力，除了消除缺陷外，

高功率的激光也使部分基体被熔化，

由于“对流传质”的作用 [20]，涂层和

基体界面处元素相互扩散，二者间由

弱机械结合转变为牢固的冶金结合。

高结合力可以确保涂层紧密地附着

在基材上，使涂层具备更长的使用寿

命。

图 7　M3 涂层与基体结合处元素分布

Fig.7　Element distribution at the junction of M3 coating and substrate

表 4　M3 涂层截面各元素含量

                               Table 4　Element content of M3 coating cross-section %

元素 Mo Ni Cr V Mn Fe B

质量占比 51.04 34.52 5.11 2.41 2.38 2.85 1.68

原子占比 35.23 38.77 6.51 3.13 2.87 3.37 10.12

表 5　Mo2NiB2 涂层孔隙率

      Table 5　Porosity of Mo2NiB2 coating %

试样 孔隙率 孔隙率平均值

M1 7.15 8.34 7.47 7.65

M2 3.10 3.25 2.94 3.10

M3 2.13 2.84 2.37 2.45
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材和涂层在磨损初期都与摩擦副进

行了快速磨合，使得摩擦系数快速

增加之后趋于稳定。这是由于在磨

损初期，WC 摩擦副球与试样表面接

触面积小，涂层表面粗糙度较大，导

致了摩擦系数曲线波动剧烈。随着

摩擦时间的延长，基体和涂层表面粗

糙度降低，摩擦副之间的接触面积增

大，摩擦系数曲线趋于稳定。另外，

获得的 4 组试样平均摩擦系数分别

为 0.96、0.62、0.66、0.78。这是因为

涂层的硬度随着激光重熔功率的增

大而降低，使得磨损过程中产生较

多的磨屑，导致摩擦系数增加。由

图 9（b）可知，Q235 基材有最大的

磨痕轮廓，而随着激光重熔功率的增

加，其磨痕轮廓出现了逐渐增大的规

律，等离子喷涂涂层具有最小的磨损

轮廓，基材、M1、M2 和 M3 涂层的

体积磨损率分别为 1.12×10–4 mm3/
（N·m）、4.81×10–5 mm3/（N·m）、

5.29×10–5 mm3/（N·m）、6.25×10–5 

mm3/（N·m）。3 种涂层的磨损率

明显低于基体，表明在基体表面制备

Mo2NiB2 涂层可以显著提高耐磨性能。

图 10 为涂层摩擦磨损后的表面

白光干涉形貌图。Q235 基材出现了

大而深的磨痕形貌，而 M1 涂层表面

的磨损形貌最小，其与图 9（b）数据

一致。图 11 为涂层磨损后的表面形

貌图。M1 磨损后表面出现部分裂纹

和小面积剥落现象，其原因为 M1 涂

层的硬度大、脆性较高，并且具有气

孔等缺陷，这些有利于裂纹的生长和

扩展，最终导致涂层部分剥落，但其

表面并未出现脱落颗粒导致的犁沟；

相比 M1 涂层，M2 涂层磨损表面也

存在较多的裂纹与剥落现象，且表面

出现了较为明显的犁沟，这是由于激

光熔覆促使涂层中的合金相含量升

高，脱落的磨粒在其表面刻划形成，

从而导致涂层的磨损率升高；由图

11（c）可知，M3 涂层表面也出现了

少量裂纹与剥落现象，磨损表面整体

图 8　基体和 Mo2NiB2 涂层表面显微硬度

Fig.8　Surface microhardness of substrate 
and Mo2NiB2 coating

试样 结合强度
结合强度
平均值

M1 27.14 30.31 28.52 28.66

M2 32.41 33.17 31.32 32.30

M3 >37.62 >38.19 >38.43 >38.08

表 6　Mo2NiB2 涂层结合强度

Table 6　Bonding strength of 
                         Mo2NiB2 coating MPa

图 10　白光干涉形貌图

Fig.10　White light interference topography

图 9　摩擦系数曲线 / 典型磨损轨迹线形图

Fig.9　Friction coefficient curve/ typical wear 
trajectory line chart

2.4　激光重熔对涂层摩擦磨损性能

         的影响

对 Q235 基 材 和 3 种 Mo2NiB2

涂层进行干滑动摩擦磨损试验，测得

摩擦系数（COF）曲线和典型磨损轮

廓如图 9 所示。由图 9（a）可知，基



70 航空制造技术·2024年第67卷第4期

FORUM论坛

1.00.50−0.5−1.0−1.5
E（Vvs.SCE）

10−1

10−2

10−3

10−4

10−5

10−6

10−7

10−8

lg
/（

I/（
A·

cm
−2
）

）

Q235
M1涂层
M2涂层
M3涂层

磨屑

磨屑

磨屑

犁沟

犁沟

裂纹

裂纹

裂纹

20 μm 20 μm 20 μm

（a）M1涂层 （b）M2涂层 （c）M3涂层

光滑，但其出现了较多的犁沟，使其

磨损量增加。由图 11 可知，3 种涂

层的主要磨损机制为磨粒磨损。结

合上述硬度分析结果可知，Mo2NiB2

涂层的耐磨性能与硬度存在一定程

度上的正相关趋势，硬度较高的涂层

具有较好的耐磨性能。

2.5　激光重熔对涂层耐腐蚀性能的

         影响

图 12 为 Q235 基材和 3 种涂层

的动态极化曲线。可知，相对于 M1
涂层，经激光重熔后的 M2、M3 涂层

具有更高的自腐蚀电位，且随着激光

功率的升高，自腐蚀电位逐渐提高。

采用 Tafel 外推法对极化曲线进行计

算，可以得到涂层自腐蚀电流与电位

（表 7）。可知，M1 涂层的自腐蚀电

位（Ecorr）较低，为 –776 mV，同时腐

蚀电流密度（Icorr）较大，为 0.152 μA/
cm2。经激光重熔后，随着激光功率

的升高，涂层 Ecorr 逐渐增大，Icorr 逐

渐减小。原因是激光重熔能减少未

熔融颗粒、孔隙和裂纹等缺陷，增强

了涂层的致密性，有效提高了涂层耐

腐蚀性能。

对动态极化试验后的样品进行

SEM 分析，结果如图 13 所示。M1
涂层表面发生了一定的腐蚀状况，产

生了腐蚀裂纹与腐蚀凹坑，这是由于

等离子喷涂涂层表面缺陷较多且孔

隙率较大，为腐蚀介质在涂层中扩散

提供通道，加速了腐蚀行为。而 M2
涂层经腐蚀后呈现了较多的腐蚀小

坑，这些小坑呈现出较为规整的多边

形结构，这是由于腐蚀过程中腐蚀产

物脱落造成的。在复合材料发生腐蚀

时，由于 Mo2NiB2 的腐蚀电位较高可

作为腐蚀阴极，而 Ni 基合金相的腐蚀

电位较低则作为腐蚀阳极，使得溶液

发生腐蚀电化学行为。

阳极反应：

Ni=Ni2++2e– （1）
阴极反应：

H2O+ 1
2 O2+2e–=2OH– （2）

总反应：

Ni+H2O+ 1
2 O2=Ni(OH)2

 （3）

在 M2 涂层发生腐蚀时，Mo2NiB2

与周围的 Ni 基合金相的界面将被优

先腐蚀，这是由于强化相与基体相热

物理性能的差异，易导致两者界面产

生较多的位错堆积，使腐蚀加速。两

相界面的腐蚀导致了强化相颗粒的

脱落。从图 13 中也可以看出，M3
涂层表面也有许多腐蚀凹坑，但其

腐蚀凹坑的尺寸比 M2 中的凹坑尺

寸小，这是由于激光重熔后 Mo2NiB2

被进一步均匀化与细化，分布更加均

匀，从而使得其发生局部腐蚀的概率

相对 M2 进一步减小，而其易产生更

均匀的腐蚀原电池，避免了严重点蚀

的产生，且较多的腐蚀原电池可以促

进 M3 涂层的阳极极化，降低腐蚀电

流。

3　结论

本文采用等离子喷涂与激光重熔

复合方法在碳钢表面制备了 Mo2NiB2

基金属陶瓷涂层，并研究了激光重熔

功率对其组织与力学、腐蚀等性能的

影响，得出以下主要结论。

（1）等离子喷涂并未明显改变

涂层的物相构成，而随着激光功率的

增加，涂层中 Mo2NiB2 含量有所增

图 12　基体和 Mo2NiB2 涂层动态极化曲线

Fig.12　Dynamic polarization curves of 
substrate and Mo2NiB2 coating

试样 Ecorr/mV Icorr/（μA·cm–2）

Q235 –804 0.244

M1 –776 0.152

M2 –679 0.103

M3 –539 0.033

表 7　基体和 Mo2NiB2 涂层的自腐蚀电位和

腐蚀电流密度

Table 7　Self-corrosion potential and 
corrosion current density of substrate 

and Mo2NiB2 coating

图 13　腐蚀后涂层表面形貌

Fig.13　Surface morphology of the coating 
after corrosion

（a）M1涂层

凹坑

裂纹

20 μm

（b）M2涂层

凹坑

20 μm

（c）M3涂层

凹坑

20 μm

图 11　涂层磨损显微形貌图

Fig.11　Diagram of friction and wear microstructure
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加，但由于基体稀释作用的增加，也

导致涂层出现较多的含 Fe 物相。

（2）等离子喷涂涂层存在较多

缺陷，经激光重熔后涂层内部缺陷及

层状结构消失，当激光功率为 500 W
时，涂层与基材出现了明显的冶金结

合。但激光功率的增加导致涂层中

Mn 元素出现了偏聚现象。

（3）等离子喷涂（M1）涂层具有

最高的硬度，为 2213.6HV0.2。而随

着激光功率增大，重熔后涂层硬度与

耐摩擦磨损性能逐渐减小，但其与基

材的结合强度和耐腐蚀性能逐渐提

高，最大结合强度为 38.08 MPa，最
小腐蚀电流为 0.033 μA/cm2。这主

要归因于基材对涂层的稀释、涂层内

部缺陷数量的减小、Mn 等元素的分

布及 Mo2NiB2 强化相的含量变化等

组织因素。
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冯琨皓

  博士研究生，主要从事黏结剂喷射

碳化硅陶瓷研究。

陶瓷材料以其卓越的硬度、强

度、耐高温、抗腐蚀和抗氧化性能，

以及优异的生物相容性，在众多行

业中展现出了广泛的应用前景。随

着这些行业的迅猛发展，对陶瓷材

料的定制化、轻量化和可靠性提出

了新的挑战。传统的陶瓷成型技术

（如压制成型、凝胶注模、注浆成型和

流延成型）[1–3] 通常依赖于模具，不

仅限制了设计的灵活性，而且导致新

产品开发周期延长、成本增加、成型

精度降低。相比之下，增材制造技术

能够制造任意复杂形状的部件，无需

模具，大大加快了产品的开发周期，

使复杂的个性化陶瓷组件能够迅速

实现应用。此外，陶瓷增材制造减少

了传统机加工后处理的需求，进一步

降低了生产成本，同时提高了成品

率。

增材制造（Additive manufacturing，
AM），又称 3D 打印，通过计算机辅

助设计和分层堆积原材料来构建三

维实体。这种方法的优势在于设计

自由度高、材料选择广泛、原料浪费

少、加工成型高效，并能成型复杂几

何结构 [4]。随着增材制造设备、材

料、打印工艺和计算机辅助技术的

发展，增材制造已广泛应用于航空

航天、生物医疗、能源机械和电子信

息等领域 [5–7]。依据美国测试与材

料学会标准 [8]，增材制造技术目前

主要分为七大类，即黏结剂喷射成型

（Binder jetting，BJ）、立体光聚合（Vat 
photopolymerization，VPP）、粉末床熔

融（Powder bed fusion，PBF）、定向能

量沉积（Directed energy deposition，
DED）、材料挤出（Material extrusion，
MEX）、材 料 喷 射（Material jetting，

先进陶瓷黏结剂喷射增材制造技术发展与展望*
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MJ）和片材层压（Sheet lamination，
SL）。这些技术原则上可成形材料

包括金属 [9]、陶瓷 [10–11]、聚合物 [12] 以

及复合材料 [13–14]。除了直接熔融材

料的 PBF 和 DED 外，其余技术均适

用于陶瓷 3D 打印。其中，VPP 精

度最高但对某些陶瓷材料成型性差；

MEX 工艺简单、成本低，但打印零件

精度较低，某些复杂结构需额外支

撑；MJ 制得零件精度和表面质量良

好，但对原料要求高且工艺复杂；SL
可获高力学性能但零件存在明显各

向异性，材料制备复杂；BJ 则因其成

本低廉、原料要求低、成型效率高，

成为最具潜力的陶瓷成型技术之

一。

黏结剂喷射技术，作为一种独

特的粉末和黏结剂组合堆积成型工

艺，因其高效率、低成本和环保性

而受到关注。近几年，国内外商业

公司和研究机构广泛关注此技术。

砂型黏结剂喷射技术首先得到发 
展 [15]，随后设备升级使 μm 级粉末

均匀铺展和高分辨率打印成为可

能，进而使金属、陶瓷及复合材料的

打印成形得以实现 [16–17]。本文着重

研究陶瓷材料的黏结剂喷射成型，详

细介绍了其原理、特点，以及陶瓷原

材料选择与处理，黏结剂分类配置

与动力学行为，工艺参数和后处理，

最后探讨了当前挑战与未来发展方

向。

1　陶瓷黏结剂喷射技术工艺
      原理及特点

1.1　陶瓷黏结剂喷射技术原理及

         工艺流程

黏结剂喷射技术最初是由麻

省理工学院的 Emanuel Sachs 等于

1987 年提出并于 1993 年申请的发

明专利 [18]。该技术是通过逐层堆叠

粉末材料，并选择性地喷射液体黏结

剂以实现粉末颗粒之间的黏合，构建

出三维实体。如图 1 所示，该技术根

据粉末供应方式的差异，划分为上落

粉（图 1（a））与下送粉（图 1（b））
两大模式。上落粉模式因不需供粉

缸而提升了可成型区域面积，已成为

当下主流配置，这一点从 ExOne、惠
普及国内武汉易制等公司的设备应

用情况便可见一斑；相对而言，下送

粉模式通过控制供粉缸的升高，能精

确调控每层粉末的体积，以优化打印

参数。

在工艺流程上，如图 2 所示，首

先铺设一定层厚的粉末，喷头在控

制系统的指导下，按照零件模型的切

片轮廓喷射黏结剂。用选择性的辐

照加热加快溶剂蒸发，并固化每层轮

廓，进而堆叠形成陶瓷初坯 [19]。初坯

通常孔隙率较高、机械强度不足，需

经过后处理工艺（如固化、脱脂和致

密化等步骤）以满足使用标准。固化

过程主要通过加热、紫外光照射或加

压等手段进行，其中加热固化最为常

见，温度一般控制在 120~200 ℃，用

来加速溶剂蒸发和黏结剂交联 [20]。

此外，固化可与打印过程同步，俗称

原位固化，用来提升打印精度并避免

黏结剂扩散，尽管这可能增加打印时

长 [21]。脱脂步骤旨在通过加热分解

黏结剂，以减少坯体内的残留有机

物，此过程要求严格控制温度和时

间以防初坯损坏，通常脱脂温度为

600~800 ℃ [22]。烧结、溶胶 / 浆料浸

渍 [23–24]、化学气相沉积 [25]、前驱体

浸渍热解 [26]、反应烧结 [27]、等静压

烧结 [28] 等致密化工艺被广泛应用于

黏结剂喷射陶瓷的后处理过程。

1.2　陶瓷黏结剂喷射技术特点

相较于其他增材制造工艺，陶

瓷黏结剂喷射技术存在以下特点： 
（1）黏结剂喷射技术原则上可成形

任意粉末材料 [29]，可直接成形陶瓷、

金属、高分子及复合材料，是增材制

图 1　黏结剂喷射技术工艺原理

Fig.1　Schematic diagram of binder jetting system

图 2　陶瓷黏结剂喷射成型工艺流程

Fig.2　Steps of binder jetting printing ceramics
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造中材料选择最广泛的工艺之一 [30]，

且黏结剂喷射易实现梯度材料成型； 
（2）成型过程无热源或极小热源，有

效避免了如高能束成型过程中应力

集中造成的变形、翘曲和开裂等问

题； （3）成型过程在室温和空气环境

下进行，节省了真空或气氛环境带来

的设备成本，同时避免了粉末在成型

过程中出现氧化、元素偏析等问题，

提高了粉末的回收率； （4）黏结剂喷

射技术将材料的成型和致密化过程

分离，可通过调节后处理工艺及参数

来实现零件密度和孔隙率的柔性控

制； （5）成型复杂悬臂结构时无须支

撑，且黏结剂占零件总体积很小，避

免其在成型复杂构件脱脂时产生大

量气体破坏零件的形状； （6）相较

于大多数“点 – 线 – 面”成型的增材

制造工艺，黏结剂喷射技术可采用

阵列式喷头由“线 – 面”进行成型，

且在室温大气下成型的特点使其成

型台面可轻松达到 m 级甚至更大，

有望实现大尺寸零件的快速一体化

成型。目前砂型黏结剂喷射商用设

备成型尺寸已达到 4000 mm×2000 
mm×1000 mm 且已有较为成熟的

应用案例 [31]，陶瓷 / 金属商用设备

有效成型区域最高达 800 mm×500 
mm×400 mm[32]，但还未报道相关的

大尺寸应用案例。

尽管黏结剂喷射技术具有极大

的优势和应用潜力，但是目前仍存在

一些不足之处亟待解决： （1）黏结剂

喷射技术是一个多步骤工艺，工艺参

数众多，各步骤参数对最终零件的性

能影响尚未完全清晰； （2）相较于粉

末床熔融成型，黏结剂喷射成型的陶

瓷初坯致密度较低（约 50%），且陶

瓷材料熔点较高，通常直接烧结难以

完全致密且容易出现大体积的收缩； 
（3）由于对黏结剂液滴的扩散行为

无法完全调控，成型零件的精度相对

较低、表面粗糙度较高； （4）对于不

同的材料体系，通常需要研发不同的

黏结剂和开发相应的后处理策略。

2　陶瓷材料选择和处理

2.1　黏结剂喷射成型陶瓷材料

目前，已有数十种陶瓷材料成功

用于黏结剂喷射成型，包括氧化物陶

瓷 [33]、氮化物陶瓷 [34]和碳化物陶瓷 [35]，

分别应用在结构陶瓷、功能器件、

生物医疗等方面。表 1[25，35–73] 归纳

总结了现有黏结剂喷射成型的陶瓷

材料、应用领域以及相应的参考文

献。

在结构陶瓷应用中，氧化铝和氧

化锆 [40] 因其优异的机械强度和耐磨

性，经常被用于制造工业轴承和密封

环等。相比之下，黏结剂喷射技术则

能够在不需要传统的模具和浆料的

情况下，实现复杂形状氧化物陶瓷的

快速成型。这种方式在中小批量生

产和新产品开发中尤为有用，可以节

省大量的时间和经济成本。然而，这

种技术制备出的陶瓷致密度和力学

性能仍有待提升，以达到传统制造方

法的水平 [74]。

在高级制造领域，碳化硅 [47] 和

氮化硅 [48] 因其卓越的耐高温特性，

被广泛认为是涡轮叶片、高精度反

射镜及高温加热元件和动力机械构

件的理想材料。传统的碳化硅反射

镜生产流程依赖于模具成型和后续

的机械加工来实现质量轻和精度高

的要求，特别是对于那些需合并多

个坯体以形成特定结构的情形 [75]，

这一方法不仅成本高昂，而且由于

陶瓷本质的脆性，其加工难度大，

导致成品率较低。相对而言，黏结

剂喷射技术提供了一种高效的替代

方案，该技术能够一步成型出复杂且

轻量化的碳化硅反射镜坯体 [71，76]，从

而避免了额外的机械加工，并显著

减少了生产成本。碳化硅还因其出

色的高温稳定性和抗辐射能力，被

推崇为下一代核能领域的关键保护

材料。美国橡树岭国家实验室已经

基于黏结剂喷射技术开展相关的研

究并制备出用于核反应堆保护材料

的复杂碳化硅结构 [72–73]。

在功能陶瓷领域，如电子陶瓷的

制备，氧化铝 [77] 和二氧化钛 [78] 等材

料因其卓越的电绝缘性能而被用作

电子基板和滤波器，钛酸钡 [58] 用于

制造铁电解电容器。传统电子陶瓷

的制备多用压制、浆料等方法成型，

已具备较为成熟的批量制造技术，

但随着电子信息技术和芯片行业的

不断发展，市场对电功能陶瓷的结构

和功能特性要求越来越高。黏结剂

喷射技术在此领域能快速从设计转

到生产，促进了新产品的应用推广，

但在成型精细结构方面还有改进空

间。

在生物医疗应用方面，黏结剂喷

射技术的引入已经使得根据不同个

体的需求定制医疗植入物成为可能。

氧化锆和羟基磷灰石等 [61] 是具有良

表 1　陶瓷黏结剂喷射技术已有材料及

应用领域

Table 1　Printable materials and applications 
of ceramics BJAM

应用领域 材料类别参考文献

机械部件

Al2O3
[36–39]

ZrO2
[40–41]

SiC[42–43]

Si3N4
[44]

AlN[45–46]

热机部件

SiC[47]

Si3N4
[48]

堇青石 [49]

功能器件

Al2O3
[50–52]

TiC/TiO2
[53–55]

BN[56]

BaTiO3
[57–60]

生物医疗

HA[61–64]

Ca3（PO4）2
[65–66]

Si/SiC[67]

Dental porcelain[68–70]

航空航天 SiC[25，35，71]

核领域 SiC[72–73]
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（a）流动性较差粉末

（b）流动性较好粉末

好生物相容性的陶瓷材料，可以用于

牙科植入物和骨组织替代品等，减少

了成本并促进了医疗领域的发展。

总而言之，黏结剂喷射技术在制备先

进陶瓷方面的优势明显，尽管在力学

性能和精细结构成型方面还存在一

些局限性，但随着技术的进步，这些

问题有望得到解决。随着更多的陶

瓷材料和精细化的加工方法的发展，

黏结剂喷射技术有潜力在制造业中

发挥更大的作用。

2.2　陶瓷材料选择及其特征影响

在黏结剂喷射技术中，精选优质

的陶瓷粉末材料是实现工艺优化和

提升制件品质的核心要素之一。恰

当的材料选择不仅显著决定了成品

的功能性与适用范围，亦在降本增效

方面发挥着关键作用。陶瓷粉末材

料的选定，需基于目标应用场景深思

熟虑，确立相应的材料体系，同时必

须审慎考量包括粉末的形态、粒径及

分布在内的关键物理参数。这些属

性不仅直接影响了粉末的流动特性

与堆积密度，也是工艺参数配置与最

终产品性能优化不可或缺的参考指

标。

2.2.1　粉末形态

球形与不规则形态的粉末是该

技术中常用的两种基本粉末类型，而

棒状粉末（如陶瓷晶须）也作为一种

新的潜在形态被提出 [79]。粉末的形

态直接影响其流动性，进而影响到粉

末的振实密度、堆积密度以及最初成

型产品中的孔隙分布。球形粉末因

其较好的流动性，更有助于铺展和成

功打印，而这种流动性可以通过流动

因子、豪斯纳比、卡尔指数和流动速

率等参数进行量化 [20]。如图3所示 [80]，

流动性好的粉末能够形成平整、密集

的粉层，从而提高成型后产品的密度

和表面品质；相反，流动性较差的粉

末可能导致粉层不均匀，引发成型初

坯出现褶皱或偏移等问题，有时甚至

无法成型。球形粉末由于较小的内

摩擦力而具有较高的振实密度 [22]，

但实际中，不规则粉末在轻微的铺粉

压力下可能更易于紧密压实 [79]。例

如 Suwanprateeb 等 [81] 发现了羟基磷

灰石的不规则粉末具有比球形粉末

更高的铺粉密度。

粉末密度包括堆积密度和振实

密度，是预测和影响粉床密度和初坯

密度的关键因素。Li 等 [82] 经过试验

和线性回归分析证实了粉末密度与粉

床密度的相关性，并指出堆积密度的

相关程度更高。另外，Suwanprateeb
等 [81] 还发现，与球形粉末相比，使用

不规则粉末制备的坯体在 1300 ℃烧

结后密度增加了 32%，孔隙率减少了

20%，其弯曲强度和模量等也更优。

综上所述，球形粉末可以提供更佳的

流动性，而不规则粉末则具有较高的

堆积密度，两者对于获得高质量的初

坯和最终产品至关重要。对多数陶

瓷材料而言，不规则粉体的生产成本

较低，工艺也相对简单。如果在相同

粒径下，不规则粉末能够满足铺粉要

求，那么选择它可以减少成本，同时

提高最终产品的性能。然而，通常不

规则粉末形成的坯体孔隙分布和大

小不够均匀，若需获得结构均匀的陶

瓷部件，球形粉末将是更合适的选

择。

2.2.2　粉末粒径和分布

陶瓷粉末的粒径和分布对于黏

结剂喷射增材制造工艺的成功至关

重要，直接影响着工艺参数的选取、

打印质量和最终零件的使用性能。

典型的黏结剂喷射采用的粉末粒度

范围通常介于0.3~200 μm之间 [83–84]，

但也有文献报道所用粒径高达 355 
μm[85]。适当的粉末粒径对于实现预

期的堆积密度、流动性以及烧结属性

至关重要，是工艺成败的关键因素之

一。较粗粒径的粉末通常流动性更

佳 [86]，易得到平滑无缺陷的粉层，然

而这也意味着必须采用更大的层厚，

这可能对打印分辨率和零件的表面

粗糙度产生负面影响；反之，细粉更

易得到平滑均匀的打印层，有助于

提高零件的精度和表面质量。并且

细粉通常还具有更好的烧结活性，

从而降低陶瓷烧结所需要的温度和

时间 [87]。但需要注意的是，细粉末

的高比表面积使其对环境的敏感性

图 3　不同流动性粉末的粉床及打印零件 [80]

Fig.3　Powder bed and printed parts of powders with different flowability[80]
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增强 [88]，因此放大了颗粒间的相互

作用。当粒径小于一定程度，细粉在

范德瓦尔斯力和氢键的作用下容易

吸水团聚，极大地降低了粉末的流动

性，导致其铺粉困难且颗粒非均匀堆

积，这都会对零件质量产生负面影

响。因此，在选取粉末粒径时，应平

衡铺粉的便利性与烧结性能及表面

品质的最优化。

粒径分布的均一性对于实现一

致的粉床质量和初坯结构同样不可

或缺。如图 4[89] 中的颗粒分布，狭窄

而均匀的粒径分布有利于在每一打

印层中实现均匀的粉末填充，保证层

与层之间的厚度和黏附性的一致性，

从而提高陶瓷零件的结构和性能的

均质性。而广泛的粒径分布以及多

峰分布则能够通过细小粉末颗粒填

充在粗粒间隙中，从而实现更高的堆

积密度 [90]。应当注意，较窄的粒径

分布可能会导致烧结过程中粉末间

隙难以消除。

2.3　陶瓷粉体处理先进性策略

粉末特性的优化是实现高品质

初坯和最终零件的基石。除选择合

适的粉末特性以外，粉末工艺处理也

是提升粉末成型性的关键手段。黏

结剂喷射工艺中，通过粒度配比优

化，即混合不同粒径粉末以实现更高

的堆积密度，是一种普遍采用的策

略。这一方法依赖于细粉填充至粗

粉间隙的原理，从而提高整体粉末堆

积密度，同时增强细粉的流动性。最

佳粒径配比的获取，是目前研究中的

一个重要议题。Du 等 [91] 通过离散

元模型模拟了不同比例下碳化硅粉

末的振实密度，并发现振实密度随粗

粉比例的提升而先增加后减少，这一

结果与试验数据相吻合（图 5（a））。
基于模拟得到的最佳配比来成型初

坯时，相比单粒径粉末，其致密度提

升了 5%。在后续的工作中，他们进

一步验证了随着粗粉比例增加，粉末

的堆积密度呈现先升高后降低的趋

势（图 5（b））[92]。上海硅酸盐研究

所的顾薛苏等 [93] 对 3 种不同比例的

5 级粒度 SiC 粉末进行打印和后续

处理，发现粒度分级的试样比单粒

径粉末的初坯密度提高了 2.5%，而

最终制件的弯曲强度增强了 16.3%。

对于不同形态与粒径的陶瓷粉末的

理想配比，仍然需要深入研究以确

定。采用模拟与试验相结合的方法，

可以高效地实现这一目标。

喷雾造粒是提升粉末流动性和

打印性能的有效方法。尽管纳米颗

粒具有出色的烧结性能，但其流动性

差，且易于团聚，这限制了纳米颗粒

在黏结剂喷射中的应用。Miao 等 [80]

通过将纳米氧化铝粉末喷雾造粒成

μm 级球形粉末，显著降低了 46.2%
的休止角，提高了 142.6% 堆积密

度，并且打印烧结后的密度提升了

58.4%。通过将超细粉末转化为较粗

的团粒，不仅实现了超细粉末的均匀

分散，同时保持了优良的烧结性能，

然而，该过程面临的主要挑战之一是

确保通过黏结剂液滴介导的颗粒间

的有效黏接，这对于维持重构颗粒的

结构完整性至关重要。

此外，将粉末床沉积转变为浆料

层沉积是提高细粉末打印性的另一

个策略。在浆料中分散超细粉末不

仅能满足铺粉的需求，还能极大提升

粉床密度。德国材料研究与发展中

心的 Zocca 等 [94–96] 在这方面已经取

得了一系列的研究成果，目前已成功

应用于 Al2O3 和 SiC 粉末的浆料沉

积。将粉末制成浆料虽然是打印细

图 4　不同的粉末粒径分布及累计分布曲线 [89]

Fig.4　Different powder particle size distribution and cumulative distribution curves[89]

图 5　不同粗粉比例对双峰粉末振实密度和堆积密度的影响

Fig.5　Influence of different coarse powder fractions on the bimodal powder tapping 
density and packing density
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粉的有效方式，但这也使得工艺变得

更加复杂，且粉末的回收利用变得更

加困难（图 6[95–96]）。

3　黏结剂配置过程及作用
      机理

黏结剂不仅涉及到液滴的稳定

喷射，还涉及粉液之间的复杂相互

作用，这些相互作用共同决定了黏

结剂喷射的效果。一个理想的黏结

剂应该具备以下 4 点特性： （1）稳

定性，能够稳定地生成连续的液滴，

避免喷头堵塞； （2）流动性，在陶瓷

粉末床中均匀扩散，确保形成的初

坯结构均匀； （3）粘接强度，提供足

够的粘合力，保证坯体在后处理中的

完整性； （4）残留少，在烧结后应尽

可能完全去除，避免影响成品的性

能。

本章通过对现有黏结剂体系的

研究和总结，详细介绍了黏结剂的配

置流程，并探讨了各种参数对于液滴

成型机理以及黏结剂在粉床上渗透

动力学的影响。通过这些分析，能够

对黏结剂的设计和配置提供有价值

的技术指导，从而在新型陶瓷制造中

达到更好的黏结效果，制备出质量更

高的陶瓷零件。

3.1　黏结剂的种类与应用前景

黏结剂的选择对于高质量陶瓷

初坯和最终产品的制造至关重要。

多样化的黏结剂类型目前正成为技

术创新的热点。从有机到无机，再到

水性和特殊黏结剂，各类黏结剂不仅

对应不同的材料体系，也在技术进步

中扮演着关键角色。

有机黏结剂的早期采用及广泛

应用，体现了其在粉末颗粒黏结方面

的卓越性能。以石蜡、聚乙烯醋酸酯

等为主的有机黏结剂，在陶瓷颗粒间

提供强大的黏结力，是黏结剂喷射技

术的先驱 [79，97]。然而，有机物的高

黏度和存储难题，以及在喷射过程中

的堵塞风险 [98]，要求研究者不断创

新其保存和应用工艺。无机黏结剂

主要由胶体硅等组成，通过酸处理或

CO2 气体作用，使黏结剂与粉末颗粒

反应，表现出其在陶瓷制造中的独特

价值 [99–100]。尤其是在砂型材料的应

用中，其牢固的黏结能力显得尤为

重要。近年来，水性黏结剂则因其

环保特性和易处理性而备受关注。

美国的 Desktop Metal 公司和国内

的武汉易制科技有限公司等都已

将此类黏结剂作为主流，主要成分

包括去离子水、添加剂（分散剂、流

平剂等）及黏结剂（聚乙烯醇 PVA、

聚乙烯亚胺 PEI、聚乙烯吡咯烷酮

PVP 等）[96，101–102]。这一类型的黏结

剂兼具材料适配性宽泛和残留物少

的优点，但仍需面对初坯强度较低的

挑战。

在特殊成分黏结剂研究领域，实

验室层面的探索正引领行业前沿。

从水热辅助无黏结剂打印技术到特

殊金属盐 [103]、纳米陶瓷颗粒 [104] 的

应用，创新方案不断涌现。例如，爱

德华大学的 Fei 等 [105] 提出水热辅助

技术，美麻省理工学院 Cordero 等关

于纳米 TiO2 黏结剂的突破 [106]，以及

华东交通大学的 Zhao 等 [107] 在降低

表面粗糙度、提高弯曲强度的显著成

果，都表明了特殊黏结剂在材料特定

需求下的巨大潜力和应用前景。

3.2　黏结剂配置过程及其关键影响

         因素

在黏结剂喷射技术中，黏结剂墨

水的配制是一个精细化且复杂的过

程，直接关系到最终产品的质量和性

能。黏结剂墨水的构成复杂，通常包

括液态溶剂、黏结剂主体以及多种添

加剂（如助溶剂、保湿剂和表面活性

剂等）。图 7 展示了黏结剂配制的

整体流程，包括以下关键阶段：黏结

剂成分的选择与测试、黏结剂墨水的

精确配制、液滴形成与粉床兼容性调

控，以及最终的打印测试。

在黏结剂材料选择及测试阶段，

首要任务是基于目标陶瓷粉末的特

图 6　碳化硅陶瓷浆料层黏结剂喷射

Fig.6　Slurry-based binder jetting of SiC ceramics

图 7　黏结剂配置流程

Fig.7　Binder configuration process
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性及预期的后处理工艺来确定黏结

剂的化学组成。这一过程涉及对粉

末种类（如氧化物陶瓷采用特定金属

盐，碳化物陶瓷则倾向于选择聚合物

或有机化合物为基的黏结剂）的考

虑，并进一步通过将黏结剂与选定的

液体溶剂进行预混合来评估其配制

的可行性。这一阶段的决策通常依

据现有文献 [19，29–30，79] 及试验

数据，着重在溶剂的选择和黏度分析

上为黏结剂的最终配制提供指导方

案。

黏结剂墨水配置阶段着眼于现

有的黏结剂和溶剂组合基础上，通过

精准加入特定添加剂，来调整墨水的

密度和流变特性，以满足喷头要求的

黏度范围。黏结剂墨水的流变性，包

括其黏度和表面张力的调控，是实现

优化喷射性能的关键。这些参数直

接影响液滴在打印过程中的形成及

渗透行为 [108]，Derby[109] 对此进行了

精确描述，提出 3 个核心参数：雷诺

数（Re）、韦伯数（We）和奥内佐格数

（Oh）来分别表示墨水的黏度、表面

张力和液滴形成的综合特征。

书书书

Ｒｅ ＝ ｖρａ
η  （1）

书书书

Ｗｅ ＝ ｖ
２ρａ
γ  （2）

书书书

Ｏｈ ＝ 槡ＷｅＲｅ ＝
η

（γρａ） １ ／ ２  （3）

式中，

书书书

Ｗｅ ＝ ｖ
２ρａ
γ
、

书书书

Ｒｅ ＝ ｖρａ
η、

书书书

Ｗｅ ＝ ｖ
２ρａ
γ分别为密度、黏度和表

面张力；v 为速度；a 为特征长度。

目前，多数喷头采用按需喷射技

术，即通过电信号或热膨胀来压缩喷

头内的气体，从而产生黏结剂液滴。

这种液滴的生成机制对整个打印过

程至关重要。Fromm[110] 首次提出用

参数 Z=1/Oh 来描述液滴的生成行

为。如图 8 所示 [111–112]，普遍看法是，

当 Z 值过低（Z <1），液体黏度和表

面张力会太高，阻碍喷嘴的喷射；反

之，当 Z 值过高（Z >10），液体“过稀”

导致产生大量的卫星液滴，影响精准

打印；只有当 Z 值处于特定区间（通

常是 1<Z<10）时，才能保证液滴顺

利生成并被喷射。在调节这些参数

以适应理想范围后，为确保优质的打

印效果，通常还需要对喷头的输入电

压等因素进行细致调整。

在黏结剂墨水的配置完成之后，

其与粉床的相容性测试成为重要环

节，即需对黏结剂液滴与粉床接触

的行为以及其在粉床上的扩散和渗

透动态进行细致分析。黏结剂液滴

与粉床的相互作用直接决定了打印

初坯的结构强度和表面质量 [113–114]。

当黏结剂液滴从喷嘴喷出后，液滴会

与粉末床发生一系列渗透动力学反

应，包括冲击、润湿、扩散和渗透等多

个阶段。液滴的冲击行为受到其体

积、初始速度、黏度以及粉床表面特

性的影响，通过调整雷诺数和韦伯数

可以有效控制冲击过程中的飞溅现

象 [115]。液滴的润湿和扩散行为主要

取决于初始速度和黏度 [116]，而液滴

的垂直渗透深度则与液滴自身速度

及粉床的孔隙率、孔隙形状和堆积密

度等因素紧密相关 [117]。因此，在配

制黏结剂墨水时，观察这些行为并通

过墨水中的添加剂调整液滴与粉床

的相容性至关重要，以实现最佳的打

印参数。

黏结剂墨水的配制经过成分选

择、流变性调控和粉床相容性调整等

多个阶段的理论和实践验证后，最终

需在实际设备上进行打印测试。这

一阶段包含了测试打印出的结构性

能，如初坯的强度，以及打印复杂几

何形状的准确性和表面粗糙度的评

估。综上所述，这些步骤共同构成了

黏结剂墨水开发的完整流程，其影响

因素多样且复杂，如液滴与粉床的多

元渗透机制，这些仍需进一步的深入

研究与探索。

4　陶瓷黏结剂喷射的工艺
      参数与后处理

在陶瓷黏结剂喷射技术中，关键

步骤是运用适宜比例的黏结剂来黏

合陶瓷粉末，构建特定结构的陶瓷坯

体。实现高精度初坯的基础在于精

确控制工艺参数。众多研究已表明，

层厚、黏结剂饱和度、铺粉速度、打印

方向以及打印策略等因素，会对初坯

以及最终产品的精度、表面品质和性

能产生显著影响。进一步地，陶瓷初

坯通常需经历一系列后处理工艺，以

实现致密化并满足最终产品的性能

要求。

4.1　层厚的调整与影响

层厚定义为单层打印时粉末床

在 Z 方向的高度，这一参数通常也决

定了成型台面的下降幅度，其值通常

介于 15~300 μm 之间 [30]。层厚的选

择会对初坯的打印时长及成型质量

产生显著影响：较小的层厚有利于

形成平滑粉床表面，提高初坯质量，

但相应地会延长打印时间 [118]。在选

择层厚时，应权衡分辨率要求与打印

图 8　Z 值对黏结剂液滴产生的影响

Fig.8　Effect of Z-value on binder droplet generation
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黏结剂黏结剂
所需表面 过量粉末所需表面粉末

低饱和 适当饱和 过饱和

（a）低饱和度导致的颗粒缺失[98] （b）高饱和度导致的颗粒黏结过多[98]

（c）不同饱和度情况下打印的初坯[127]

效率，同时考虑到粉末颗粒的尺寸，

一般认为层厚应大于粉末颗粒的最

大直径 [119–120]，部分研究建议采用 2
倍 [121] 甚至 3 倍粉末的粒径 [35，122–123]。

Feng 等 [35] 研究发现，随着层厚增加，

初坯的密度降低，其压缩强度呈先增

后减的趋势，这可能是因为层厚增加

导致粉床密度下降 [124]。另一方面，

过小的层厚可能会引起下层已打印

区域在铺粉过程中的位移，从而导致

初坯出现裂纹、褶皱等缺陷，影响初坯

性能 [125]。Meier 等 [126] 通过离散元

模拟考察了粉末颗粒间的墙壁效应，

发现层厚增加反而使粉床密度升高。

因此，层厚的选择需根据具体应用场

景，平衡打印速度与零件质量（如表

面粗糙度和机械强度）之间的关系。

4.2　黏结剂饱和度及其影响分析

黏结剂饱和度的定义为粉床中

黏结剂体积与孔隙体积的比例，是影

响打印初坯结构完整性和最终性能

的关键指标。计算公式如下 [30，79]。

书书书
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��( )( )
���

������

 （4）
式中，S 为黏结剂饱和度；Vbinder 为每

层喷射黏结剂的总体积；Vpore 为每层

粉床中孔隙的体积；Vdrop 为单个黏结

剂液滴的体积；PR 为粉床的堆积比

率；X、Y 分别为水平方向的液滴间距；

L 为打印层厚。

黏结剂饱和度对于颗粒间的有

效黏合至关重要，直接影响初坯的结

构强度和精度。如图 9（a）和（b）所

示 [98]，不适宜的黏结剂饱和度会导

致表面缺陷，而图 9（c）[127] 展示了

不同饱和度下初坯的试验状况。黏

结剂饱和度过低可能导致颗粒间黏

附不足，引发层间剥离、强度降低，乃

至形状溃散 [128]；反之，过高的饱和度

会导致粉末团聚和黏结剂积聚，影响

打印层及最终零件的均匀性 [129]。确

定黏结剂饱和度需根据材料特性进

行细致优化，Miyanaji 等 [130] 提出的

物理模型，基于对黏结剂 – 粉床间毛

细作用的估算，能较准确地预测最佳

饱和度，且与试验结果高度吻合。因

此，黏结剂饱和度作为黏结剂喷射的

核心工艺参数之一，对零件的精度、

机械强度和孔隙率有着显著影响，其

最优化需依靠综合试验和模拟方法

实现。

4.3　铺粉与打印速度优化策略

铺粉速度和打印速度是黏结剂

喷射过程中的关键因素，它们不仅影

响最终零件的质量，还决定成型的效

率。铺粉速度包括铺粉辊的转速和

移动速度。随着黏结剂喷射技术的

发展，出现了如振荡落粉和多级铺粉

的新型铺粉机构，引入了振荡速度、

重涂速度等新参数。与传统的激光

粉床双缸下送粉方式不同，现代黏结

剂喷射设备通常采用单缸上落粉方

式以提升效率和降低运动距离 [131]。

Barthel 等 [132] 的研究揭示了不同辊

子移速（5 mm/s、20 mm/s）和铺粉辊

转速（175 mm/s、350 mm/s）对初坯

和烧结件密度的影响，指出较高的移

速配合较低的转速有助于获得更高

密度。Shrestha[128] 发现较低的辊子

移速有利于提升精度。Miao 等 [133]

的研究则表明低移速下铺粉质量更

优、初坯精度更高，并指出过快的移

速会导致密度降低。因此，合适的

辊子转速和移速对提高粉床及初坯

的密度和表面质量至关重要。此外，

为深入理解铺粉过程中粉末的相互

作用，学者们开发了一系列物理模

型 [134–137]。

Miyanaji 等 [138] 的研究表明，打

印速度涉及黏结剂液滴的水平和垂

直移动速度 [138]，即喷头移动速度和

液滴释放速度。如图 10（a）所示，

喷头移速增加会导致液滴倾斜，影

响零件的精度，尤其是在 X、Y 方向

的不对称扩散现象，使两个方向的

精度存在差异。此外，喷头移动过快

时，虽然液滴撞击粉床会产生飞溅，

但对精度的影响微小。如图 10（b）
所示 [139]，黏结剂释放速度的增加可

能导致液滴在粉床上反弹或飞溅，降

低零件精度；而较低的速度会导致扩

散现象，影响液滴渗透和扩散。因此，

铺粉和打印速度的平衡对于优化生产

效率和零件质量极为关键，而这些尚

需要大量的工艺优化和参数共享来实

现。

4.4　打印方向的影响及其优化

打印方向在黏结剂喷射过程中

扮演着至关重要的角色，不仅决定了

零件的机械性能和表面粗糙度，还直

接影响整体质量。Salehi 等 [140] 将打

图 9　黏结剂饱和度对初坯影响机理和相应的初坯图

Fig.9　Mechanism of the effect of binder saturation on green parts and corresponding images
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印方向分为层堆叠方向和零件摆放

方向。如图 11（a）所示，层堆叠方

向，即相对于 Z 轴的打印方向，对零

件的孔隙率、表面质量和机械强度

有显著影响 [141]。Shanjani 等 [142] 的研

究显示，沿机械载荷方向堆叠的零件

在烧结强度上比垂直方向高出 48%，

展现了增材制造中常见的各向异性。

此现象在黏结剂喷射中更为明显，尤

其是层间结合强度较低时。但在使用

球形粉末时，这种层间方向性对孔隙

率和强度的影响相对减弱 [30]。

如图 11（b）所示 [143]，零件方

向则关系到其在成型台面内的相

对位置。多项研究表明，不同的摆

放方向会对零件性能产生不同影  
响 [90，124，144–149]。例如，Castilho 等 [145]

研究发现，将圆柱形零件沿不同方向

摆放后，其压缩强度有显著差异，其

中沿喷头移动方向（Y 轴）的强度最

高。这些研究揭示了摆放方向对零

件机械性能的重要性，但对成型精度

的影响相对较小。Oh 等 [143] 发现，

试样弯曲强度随摆放角度的变化而

减弱，且沿 Y 轴（喷头移动方向）的

强度明显高于 X 轴。Asadi-Eydivand
等 [89] 通过多孔圆柱模型分析了这一

现象（图 11（c）），指出在黏结剂喷

射中，Z 方向的层接触面积小于 X 和

Y 方向，导致其机械强度较低。此外，

零件方向对表面粗糙度也产生影响，

Gardan[150] 的研究显示，XY 平面的表

面质量更佳，而 Li 等 [146] 也发现 XY
方向的粗糙度较低。因此，打印方向

不仅影响零件的性能和表面质量，还

影响打印时间。依据零件的结构和

用途，选择恰当的打印方向是至关重

要的战略决策。

4.5　创新策略及其应用

打印策略，最初聚焦于扫描方

式，如矢量扫描、光栅扫描和光栅矢

量扫描 [19]。矢量扫描虽精度高，但

耗时较长；光栅扫描则时间短但精

度较低。目前，黏结剂喷射设备普

遍采用综合两者优点的光栅矢量扫

图 10　不同打印速度对初坯的影响和高速相机观察的液滴状态

Fig.10　Effects of different printing speeds on the green parts and the droplet state observed 
by high-speed camera

图 11　打印方向对初坯的影响

Fig.11　Effect of print orientation on the green parts
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描策略。随技术发展，出现了多种

创新打印策略。国立台湾科技大学

的 Cheng 等 [151] 进行了一系列试验，

发现灰度打印能有效提升零件的尺

寸精度，如图 12（a）所示，灰度打印

通过调节每个喷孔的黏结剂喷射量

来实现不同灰度级别。这种策略通

过细化控制喷墨量为方式，不仅提

升了初坯精度，还减轻了液滴在边

缘的扩散。德国夫琅禾费铸造学院

的 Hartmann 等 [152] 采用灰度打印和

二分法策略，提升了铸型的表面质量

并减少阶梯效应，如图 12（b）~（d）
所示。二分法通过控制特定区域的

黏结剂饱和度，优化局部液滴分布，

提高表面质量。如图 12（e）所示，

Rahman 等 [153] 提出的“外壳”打印

策略则专注于打印外轮廓部分，形成

一种外壳包裹松散粉末的结构。通

过试验比较，研究者发现这种策略降

低了坯体中的黏结剂含量，提升了零

件的纯度和机械强度。这些创新策

略展现了黏结剂喷射技术在精细度

和效率上的新可能，为解决特定问题

提供了关键途径。

近年来，除了扫描和打印策略

外，切片软件和打印过程的创新方法

也受到了各界的关注。考虑到层厚

对成型质量和效率的影响，如图 13
（a）和（b）所示，土耳其马伊斯大学

的 Baş 等 [154] 开发了一种自适应切

片方法和可控黏结剂含量算法。该

方法针对复杂零件设计，使复杂区域

采用较小层厚以保证质量，而简单区

域则使用较大层厚以提高效率。与

传统均匀切片相比，此法可减少 38%
的层数，同时维持相似表面质量。这

为复杂零件的高效制造提供了新思

路，尽管目前还在试验阶段，需针对

不同材料和设备进一步优化。如图

13（c）和（d）所示，Inkley 等 [155] 则

提出了一种预润湿工艺，以减轻液滴

撞击粉床的影响并增强黏结剂在粉

床的润湿性。这种工艺通过在每层

打印前向粉床喷洒雾化流体混合物

的方式，提高了初坯前几层的表面质

量，并缓解了多层部件的起球现象，

这为液滴和粉床之间表面张力差异

较大的情况提供了有效的解决方案。

综上所述，随着对工艺参数及机理的

深入了解，更多创新的打印策略和方

法将不断出现，推动打印设备和技术

的发展。

4.6　后处理工艺进展与应用

在陶瓷黏结剂喷射技术中，后处

理工艺是至关重要的步骤，分为固化

和脱脂等常规工艺和致密化处理两

大类。常用的致密化工艺包括固相

烧结、前驱体浸渗热解、化学气相沉

积、反应烧结和等静压处理。固相烧

结通过加热和保温来降低晶粒间表

面能，促进原子扩散。烧结温度和

时间 [76，156]、孔隙率 [157]、粒径 [119] 和

形状 [80] 等都是关键参数。但黏结剂

喷射陶瓷初坯的孔隙率较高（质量分

图 12　不同打印策略及其对初坯的影响

Fig.12　Different printing strategies and their effects on green parts

均匀打印 灰度打印 灰度平面 二分法平面

（b）传统均匀打印及灰度打印示意图[152]

（a）灰度打印对各方向尺寸偏差及偏差百分比的影响[151]

（d）不同角度的传统均匀打印和二分法打印成型的零件表面[152]

（e）外壳打印策略过程及局部放大图[153]

（c）灰度打印及二分法平面示意图[152]
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（c）干燥粉末第一层粉床表面[155] （d）预润湿粉末第一层粉床表面[155]

（a）自适应切片算法半球模型的层厚
及层数[154]

（b）自适应算法制备的初坯[154]

数 40% 以上），固相烧结效果有限。

前驱体浸渗热解利用坯体的高孔隙

率，通过负压将前驱体溶液浸入坯体

中，经热作用裂解得到陶瓷产物，已

应用于碳化硅 [158]、氮化硅 [159] 以及

氧化钛 [160] 等。该工艺能在较低温

度下实现致密化，但成本高且应用范

围有限。浸渗纳米陶瓷浆料是另一

有效手段，Zhao 等 [107] 通过此法得

到的 ZrO2 坯体在 1400 ℃烧结后，收

缩率和表面粗糙度降低，弯曲强度提

高 145%，化学气相沉积与前驱体浸

渗热解类似，但价格高且致密化程度

有限，适用于高纯陶瓷 [58]。反应烧结

通过引入特定元素与坯体中的元素

反应实现致密化。Cramer 等 [43] 用此

法得到的 SiC 零件孔隙率低于 2%，

力学性能良好。反应烧结虽可降低

烧结温度，但难以控制反应过程。等

静压处理能提高坯体密度，但需要额

外措施避免坯体破裂 [45，161]。总体来

看，黏结剂喷射陶瓷的致密化工艺既

包括传统陶瓷工艺，也有针对其高孔

隙率特性的创新工艺。根据材料特

性和最终使用需求，选择合适的工艺

至关重要。

5　未来展望

5.1　粉末原材料的创新与标准化

虽然部分陶瓷材料已成功应用

黏结剂喷射成型，但对于航空航天等

特殊领域，更多高性能陶瓷材料的开

发仍迫在眉睫。未来的研究可以集

中在开发满足高温稳定性、抗热振性

和轻量化需求的新型陶瓷材料上。

目前由于不同研究机构使用的材料

差异较大，迫切需要通过大数据平台

建立一套粉末选择和处理的标准化

数据库。此外，要解决微细粉末的铺

展和成型问题，如改性粉末、二次造

粒、颗粒级配等，离散元仿真技术等

将在新型粉末材料的铺展和调控中

发挥关键作用。

5.2　黏结剂的研发与应用

黏结剂与不同粉床的相互作用

机制尚未完全清晰。今后应开发与

各类陶瓷粉床相互作用的黏结剂模

型，以深入理解黏结剂在粉床表面及

内部的动力学行为。现有的通用黏

结剂在适应性和强度方面存在局限，

特别是缺乏专门针对高强度陶瓷材

料的黏结剂。因此，未来的工作应包

括针对不同陶瓷材料的专用黏结剂

研发，并建立成熟的黏结剂设计和配

置标准。

5.3　工艺参数优化与后处理技术

         创新

工艺参数在影响陶瓷初坯和最

终零件质量方面发挥着关键作用。

未来的工作需要在现有知识的基础

上，为不同类型的设备构建参数模

型，并通过仿真手段预测各参数的协

同效应。在后处理方面，应进一步探

索适用于不同陶瓷材料的技术，尤其

是在烧结致密化方面。此外，如反应

烧结、渗透等近净成型工艺应进一步

拓展应用范围。最终目标是开发一

体化设备，实现陶瓷材料的成型与后

处理的智能化和高效化。

5.4　复杂结构打印优化与梯度材料

         的开发

航空航天等领域常需复杂结构

零部件以实现高性能和功能性。黏

结剂喷射技术在实现复杂几何结构

方面具有优势。未来的发展将专注

于打印过程的优化，实现更高精度的

复杂结构打印，并确保打印件具有均

匀的微观结构和优良的力学性能。

多材料组合或功能梯度材料（FGM）

的开发也将成为重点，以满足在单一

组件内部具有逐渐变化的性能需求。

5.5　增强人工智能与机器学习在

         黏结剂喷射技术中的应用

随着人工智能和机器学习技术

的进步，未来可能看到这些技术在陶

瓷黏结剂喷射技术研究和优化中得

到更广泛的应用。通过机器学习分

析大量试验数据，可以更准确地预测

材料行为、优化工艺参数，并自动调

节设备设置，从而提高产品质量和生

产效率。此外，这些技术的应用还能

实现智能故障诊断和设备维护，降低

运营成本，提高生产的可靠性。

图 13　不同打印方法对初坯及打印层质量的影响

Fig.13　Effect of different printing methods on the quality of green parts and printed layers
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6　结论

本文归纳了陶瓷黏结剂喷射技

术的基本原理、关键参数，以及国内

外发展趋势。特别关注了流动性和

堆积密度等粉末特性，以及黏度和表

面张力等黏结剂特性对打印质量的

影响。指出了打印过程中层厚度和

黏结剂饱和度的重要性，并强调了持

续开发新型打印策略和针对不同材

料采用特定后处理工艺的必要性。

针对未来发展，文章提出开发高性能

陶瓷材料以满足特定领域需求；研

发与陶瓷粉体高度匹配的黏结剂，提

升成型件强度和韧性；利用人工智

能和机器学习建立工艺参数数据库，

实现智能化调控；创新后处理技术，

提高制件致密度和力学性能；探索

复杂结构和多材料组合打印技术及

增强智能化应用以提升打印效率和

降低成本。这些展望旨在引导陶瓷

喷射技术向更高性能、更广应用领域

发展。
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Advanced Ceramic Binder Jetting Additive Manufacturing Technology: 
Development and Prospects

FENG Kunhao1, ZHAO Wei1, MAO Yiwei1, ZHANG Zhengtai1, YE Chunsheng1, CAI Daosheng1,2, 
JIANG Wenming1, WEI Qingsong1
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2. Wuhan Easy Manufacturing Technology Co., Ltd., Wuhan 430000, China)

[ABSTRACT]　Over the last two decades, ceramic binder jetting additive manufacturing (BJAM) has emerged as a 
revolutionary technique for fabricating complex ceramic components, demonstrating significant potential and value in 
critical domains such as aerospace, biomedicine, and electronic information. This article comprehensively reviews the 
fundamental principles, material selection, process methodologies, performance characteristics, and manufacturing defects 
of this technology, along with an in-depth outlook on future challenges and objectives. Initially, the article elucidates the 
forming principles of this technology, juxtaposing its advantages and limitations against other additive manufacturing 
processes. It then synthesizes global research advancements, focusing on ceramic powder treatment and its properties, 
binder configuration and its dynamical behavior in powder beds, process parameter adjustments, and subsequent 
densification post-processing, discussing how these factors impact the density, porosity, microstructure, and performance of 
both green bodies and final components. Lastly, based on existing research outcomes and application limitations, the paper 
proposes forward-looking recommendations for the development of powder materials, binder design, and process parameter 
optimization. This review aims to provide comprehensive guidance for understanding and applying ceramic binder jetting 
additive manufacturing in scientific research and engineering practices.
Keywords: Additive manufacturing; Binder jetting; Ceramics; Powder; Binder; Parameters
 （责编  晓月）
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涡轮叶片是发动机工作中负载

最大的部件之一，工作过程中面临

载荷压力大、使用温度高等问题。因

此，涡轮叶片基体从铸造合金到定

向凝固合金、单晶合金，耐用温度不

断提高。热障涂层（TBCs）制备技

术也从大气等离子喷涂（APS）发展

到电子束物理气相沉积（EB–PVD）

和等离子喷涂物理气相沉积（PS–
PVD）。随着基体与涂层制备技术

的不断发展，TBCs 结构设计同样发

生多次迭代。图 1[1] 总结了 TBCs
的进展，在过去的几十年里，技术的

进步使工程涂层具有优异的抗侵蚀

性、损伤容限、热稳定性和低导热

性。TBCs 优异的抗侵蚀性能在很

大程度上减轻了由异物损伤和磨蚀

性环境颗粒造成的损伤。然而，在较

高的工作温度下，工作环境介质导

致涂层有了新的降解机制，细微的环

境颗粒开始融化、分解并附着在涡轮

机械部件上，降低了气动性能，并开

始破坏 TBCs 的结构和化学完整性。

TBCs 技术的进步使发动机的工作

温度高于热段结构合金的熔点。因

此，环境颗粒引起的 TBCs 故障会导

致整个发动机的灾难性故障。本文

旨在总结目前腐蚀介质对 TBCs 浸

入机制的最新认识，以及 TBCs 改性

后对腐蚀过程的影响，对 TBCs 的研

究和开发工作做出一定指导。综述

了以氧化钇稳定氧化锆陶瓷（Yttria-
stabilized zirconia，YSZ）基为主的

TBCs，讨论了腐蚀介质渗透机制，包

括热腐蚀、CMAS 腐蚀、熔盐腐蚀。

综合讨论了 TBCs 改性后对腐蚀过

程造成的影响，对 TBCs 腐蚀现状进

行总结，对未来发展做出展望。

锆基陶瓷热障涂层的腐蚀研究进展*

韩　旭 1，耿洪滨 1，王　铀 1，李　仰 2，张晓东 1

（1. 哈尔滨工业大学，哈尔滨 150000；
2. 滨州绿丰热电有限公司，滨州 251905）

[ 摘要 ]　近年来随着航空与航海工业的迅速发展，具有耐高温、长寿命、耐腐蚀等优势的发动机叶片成为开发新一

代航空发动机和涡轮发动机的重要一环。热障涂层（TBCs）作为常用的热防护技术，一方面可为发动机叶片部分金

属基底提供隔热保护，使其免受高温气体的影响；但另一方面，更高的发动机工作温度使得叶片及其表面 TBCs 遭受

严重的环境沉积物腐蚀，造成过早失效，腐蚀类型主要有热腐蚀、CMAS 腐蚀、熔盐腐蚀等。腐蚀已成为限制 TBCs
工作温度和服役寿命的难题，抗腐蚀防护是目前 TBCs 领域研究的重点。本文首先简述了以氧化钇稳定氧化锆陶瓷

（YSZ）为主的热障涂层材料的主要特性，再简述了 TBCs 的不同腐蚀的反应机理，重点从涂层的微观结构设计、梯度

涂层的设计、涂层成分改性及掺杂改性等方面与涂层腐蚀过程之间的影响关系出发，阐述了 TBCs 改性方法与涂层腐

蚀的特点。提出未来涂层改进与防护的几种方法，最后对 TBCs 的腐蚀防护发展方向进行了展望。

关键词：热障涂层（TBCs）；氧化钇稳定氧化锆陶瓷（YSZ）；腐蚀失效；热生长氧化物（TGO）；改性
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1　热障涂层简介

TBCs 作为常用的热防护技术，

为金属基底提供隔热保护，使其免

受高温气体的影响，具体结构如图 2
所示 [2]。TBCs 主要通过 APS、EB–
PVD 等方法，将陶瓷粉体沉积在合

金基体表面（主要为高温合金），不

同的沉积方法则会产生不同结构

的 TBCs，进而影响其性能。为增大

基体与陶瓷面层之间的匹配度，减

小使用过程中的热膨胀，通常需加

入一层金属黏结层材料。用于形成

TBCs 的材料包括作为黏结层材料的

NiCoCrAlY、NiCrAlY、NiAl 等，以及

作为面层材料的 YSZ、氧化铝和其他

高级陶瓷原料 [3]。涂层制备按照材

料状态的不同，可以分为气态过程、

溶液状态过程、熔融或半熔融状态过

程以及固态过程。气态过程对应的

工艺主要有物理气相沉积（Physical 
vapor deposition，PVD）、化学气  
相沉积（Chemical vapor deposition，
CVD）。最为常见的热喷涂工艺是

将材料变为熔融或半熔融状态进行，

制备流程如图 3 所示 [4]。

TBCs 系统中的顶层为发动机部

件增强耐高温性能，YSZ 作为 TBCs
的主导材料在全球范围内被广泛使

用。低热导率、较好的韧性和高的热

膨胀系数（CTE）是 YSZ 的突出性

能。YSZ 的材料性能如表 1 所示。

对于 YSZ 基 TBCs，在≥1200 ℃的工

作温度下，YSZ 涂层中不可转化的 t′
相在加热或冷却过程中开始不稳定

地转变为四方相（t 相），后续转变为

单斜相（m 相）和立方相（c 相），相

变带来 3%~5% 的体积膨胀，会降低

TBCs 的耐久性。除此之外，快速的

烧结速率、热生长氧化物（Thermally 
grown oxide，TGO）的长大和熔融钙

镁铝硅酸盐（CMAS）等沉积物会加

速 TBCs 降解。在氧化锆基体系中

使用掺杂剂，如 CaO、MgO、Ta2O5、

HfO2、Sc2O3 和 CeO2 可以增强 YSZ
相的稳定性，提高 YSZ 的使用寿命。

TBCs 在高温及腐蚀的双重作用下，

会形成 TGO 层而导致涂层面层的

剥落。面层下方黏结层中 Al 元素的

渗出以及 O 元素的渗入，会在面层

与黏结层之间形成氧化铝，随之会发

生镍 / 钴基氧化物和尖晶石的生长，

从而降低涂层的结合强度，严重则会

发生涂层的剥落 [4–6]，具体失效过程

如图 4 所示 [6]。理论上说，在面层与

黏结层之间产生的 TGO 层对涂层

的影响是一把双刃剑，在高温氧化的

初期，TGO 层会对氧的渗入产生一

定的延缓作用，降低热氧化过程。在

TGO 生长后期，由于层厚的增加，导

致面层 – TGO 层 – 黏结层三者之间

的结合强度急剧降低，进而发生涂

层剥落，这就要求研发人员需要对

TGO 层的生长规律及失效机理进行

系统研究。

图 1　燃气涡轮发动机 TBCs 发展进展：包括镍基高温合金、热障涂层和制备方法

（APS，EB–PVD，PS–PVD）[1]

Fig.1　TBCs progress for gas-turbine engine. It includes Ni-based superalloys, thermal barrier 
coatings, and preparation methods (APS, EB–PVD, PS–PVD)[1]

图 2　热障涂层及相关层结构（给出

相关层厚度）[2]

Fig.2　Thermal barrier coating structure 
and associated layers (the typical thickness of 

each layer is also given)[2]
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图 3　热喷涂工艺流程 [4]

Fig.3　Schematic for thermal spray coating 
process[4]



912024年第67卷第4期·航空制造技术

先进陶瓷Advanced Ceramics

Element
Composition

（atomic fraction/%）

O
60.10

Al
39.90

Point A

In
te

ns
ity

（
a.

u.
）

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Energy/keV

Al

O

NiCrAlY coating

NiCrAlY coating

NiCrAlY coating

Substrate

Substrate

Substrate

10 μm

10 μm

10 μm

Hole

Hole

A
B

C

Element
Composition

（atomic fraction/%）

O
60.55

Cr
8.68

Al
30.77

Point B

In
te

ns
ity

（
a.

u.
）

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Energy/keV

Al
O
Cr

Cr
Cr

Element
Composition
（atomic

    fraction/%）

O
31.07

Cr
17.57

Ni
33.45

Al
17.91

Point C

In
te

ns
ity

（
a.

u.
）

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Energy/keV

AlO
Cr

Cr
Cr

Ni

Ni

Ni

（a）48 h背散射电子图像

（b）72 h背散射电子图像

（c）96 h背散射电子图像 （d）图5（c）图中A、B、C点的EDS图像

A
s-

co
at

cd
5~

50
 C

yc
le

s
20

0~
40

0 
C

yc
le

s
35

0~
57

4 
C

yc
le

s

EB-PVD YSZ

YSZ/TGO Damage

TGO Embedded oxide

Ni/Co rich TGO from
embedded oxides

Ni/Co rich TGO from
internal oxidesVoids

2　热障涂层耐腐蚀机理研究

2.1　热腐蚀机理及其防护

TBCs 在 热 腐 蚀 的 侵 袭 下 产

生的 TGO 层会对其造成一定的影

响。Chen 等 [7] 对 YSZ 基 TBCs 进

行高温处理发现，涂层界面会形成

α–Al2O3 或多层氧化物，随着时间的

增加黏结层和基体中的元素由界面

向外扩散，形成脆性氧化物，从而使

TGO 结构转变为双层或三层，降低

了 TBCs 的稳定性。如图 5 所示 [7]，

在高达 1200 ℃的使用环境中，氧气

通过裂纹从表面迅速迁移到面层 /
黏结层界面位置，甚至到达黏结层 /
基体界面。伴随着 Al 元素的快速扩

散，α–Al2O3 层可在较短的时间内形

成。在向外扩散的过程中，α–Al2O3

层中 Cr 与 O 反应生成 Cr2O3，随着

反应的进行，更多的 Cr 元素和 Ni 元
素扩散到 TGO/ 黏结层界面处，生成

由 α–Al2O3、Cr2O3 和 NiCr2O4 组 成

的混合氧化物外层 [7]。TGO 的抗氧

化性主要取决于 α–Al2O3 层，而混合

氧化物层的产生减小了 α–Al2O3 层

的厚度，从而加速了 Ni 和 Cr 等元素

从黏结层向外扩散，进而导致涂层剥

落。对于面层与黏结层在使用过程

中的失效，不仅需要了解其基本的反

应机理，更重要的是希望可以从不同

的试验过程中总结热生长氧化层的

生长情况，运用数学模型等工具进行

整理分析，进而使 TBCs 的工程应用

更加成熟。Zhang 等 [8] 在 TBCs 中

热生长氧化层的研究中发现，尖晶石

的产生会导致热生长氧化层的波动，

降低 TBCs 的使用寿命。通过模型

来预测分析尖晶石生长对 TBCs 分

层的影响，研究发现尖晶石的生长会

表 1　YSZ 材料特性 [5]

Table 1　Material properties of YSZ[5]

材料特性 数值

熔点 /℃ 2680

最高工作温度 /℃ 1200

导热系数（ 1000 ℃）/
（W·m–1·K–1）

2.2~2.9 ( 质量分数
6%~8%)

热膨胀系数 CTE/K–1 9.5×10–6

断裂韧性 /（MPa·m0.5） 5.3

密度 /（g·mL–1） 6.1

硬度 /GPa ~13

图 4　热障涂层失效形式示意图 [6]

Fig.4　Schematic diagram of failure mode of thermal barrier coatings[6]

图 5　不同热循环期间 YSZ/NiCrAlY 涂层中 TGO 微观结构的背散射电子图像 [7]

Fig.5　Backscattered electron images of TGO microstructure in YSZ / NiCrAlY coatings 
during different thermal cycles [7]
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给陶瓷面层带来较多的微小裂纹，明

显降低 TBCs 的界面强度及使用寿

命，如图 6 所示。因此，采取一定措

施降低尖晶石的生长对减少 TBCs
分层，提高涂层寿命具有重要意义。

Fry 等 [9] 将 TBCs 在高温下进行处

理，发现面层与黏结层之间发生了氧

化反应生成氧化层，而氧化层主要成

分为氧化铝；随着高温处理时间的

增加，氧化层的厚度逐渐增加，直至

涂层开裂；利用 FIB 切片和 VIEW
成像生成的 BC/TGO/TC 界面内损

伤程度的定量信息进行建模，可分析

TGO 层的形态以及面层的界面开裂

比例，更加准确地对 TBCs 进行寿命

预测并将涂层的性能充分发挥，如图

7 所示。

目前在工程应用过程中，传统

YSZ 涂层的使用最为广泛，这取决于

涂层结构简单、成分稳定、研究更为

深入，对出现的问题有着较为系统的

解决手段。但是 TBCs 无论在何种

环境下进行服役，都会面临着 TGO
的长大，而在腐蚀环境下更应该去着

重注意，以防 TGO 的长大与腐蚀介

质之间的耦合作用对涂层造成的致

命性损害。由于高温腐蚀引起涂层

降解的因素大致可分为两种：一种

是含 V、Na、S 杂质的低质量燃料熔

盐对涡轮发动机的腐蚀 [10] ；另一种

是气流携带的航空发动机内的环境

沉积物，如粉尘、沙子、灰分或其他含

硅物质，其主要成分为 CaO–MgO–
Al2O3–SiO2（CMAS）[11]。

高温服役过程中，熔盐或 CMAS
沿开放通道渗透到 YSZ 涂层中，这与

TGO 的生长过程有着相似之处，最终

会导致涂层应变容限丧失，使 TBCs 在
热循环过程中极易剥落 [12]。美国海军

研究办公室（Office of Naval Research）
和美国海军航空系统司令部报告的

舰载燃气轮机部件的检查结果显示，

CMAS 腐蚀问题同样会发生在船舶

发动机部件中，但是船舶发动机部件

工作温度通常低于 CMAS 的熔化温

度。这也引出一系列的问题：是什么

原因导致的 CMAS 低于熔化温度下

依旧会对船舶发动机造成腐蚀；热

腐蚀是否在其中起到促进作用；熔

盐腐蚀介质是否降低了 CMAS 的熔

化温度。因此在腐蚀环境下涂层的

失效机理将会是一个重要的研究课

题。

2.2　熔盐腐蚀机理及其防护

涂层用于海洋装备过程中，由于

其工作环境的高温、高湿、高盐雾等

多因素作用，工作环境极其恶劣，因

此其损伤失效行为是海洋装备耐腐

蚀研究中的重要议题 [13]。熔盐腐蚀

试验可以追溯到 20 世纪 40 年代在

美国橡树岭国家实验室（ORNL）开

始的飞机熔盐堆系统试验 [14]。随着

TBCs 在燃机叶片上的广泛应用，以熔

盐腐蚀为代表的涂层腐蚀失效问题成

为了涂层研究中的重要问题之一。

沉积在涂层中的熔盐腐蚀介质

主要来源于两个方面，一是来自海洋

环境中；另外是涡轮机运行中使用

含有较高杂质（包括 Na、V 和 S）的

低质量燃料，不充分燃烧的情况下会

形成具有强酸碱性质的盐，如硫酸

钠（Na2SO4）和五氧化二钒（V2O5），

Na2SO4 和 V2O5 反应则会生成钒酸

钠（NaVO3），降低涂层使用寿命。

关于熔盐腐蚀机理研究，主要集

中在工作温度及涂层结构两大方面，

研究者们通常通过这两大方面以确

定合适的防护方法，降低涂层失效

的可能性。Roche 等 [15] 研究了 YSZ
粉体在 Na2SO4+V2O5 高温熔盐混合

物中的腐蚀作用，系统说明了熔盐

在 TBCs 中的腐蚀机理，发现熔盐浓

度的升高会导致 YSZ 涂层中 t′ 相的

高度失稳，并且温度的变化会产生不

同的腐蚀效果，如图 8 所示，在 1100 
℃熔盐腐蚀作用下，腐蚀产物 YVO4

的含量最多。Vaßen 等 [16] 制作了双

层涂层系统，第 1 层为 YSZ 材料，顶

层为焦绿石材料，在更高的温度下，

双层涂层显示出优异的热循环行为。

此外，双层系统由于其裂纹的不连续

性，使熔融腐蚀物难以穿过整个涂层

系统，降低了腐蚀发生的可能性。然

而附加层的引入将增加涂层剥落的

风险，涂层中的成分变化也会降低其

他性能，如导热性和应变调节能力。

值得注意的是，熔融腐蚀物进入双层

涂层结合处冷却或与涂层发生反应

后，会造成体积膨胀，使顶层涂层更

易剥落，如图 9 所示 [17]。Song 等 [17]

图 6　尖晶石尺寸对分层的影响（尖晶石高度

δ 使用参考尺寸 δ0 进行标准化）[8]

Fig.6　Effect of spinel size on delamination 
(the height of spinel δ has been normalized by 

a reference dimension δ0)
[8]

图 7　图像热生长氧化物的形态以及与面层的界面开裂比例（利用 FIB 数据重建）[9]

Fig.7　Reconstructed image from plasma FIB data showing the morphology of the thermally 
grown oxide and proportion of cracking along the interface with the top coat[9]
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通过构建 YSZ/LZO 双层陶瓷涂层系

统，研究了熔盐腐蚀物在涂层界面处

的腐蚀机理，证实了多层 TBCs 系统

熔盐腐蚀反应过程与单层系统类似，

在界面处更容易发生腐蚀作用，并在

此数据基础上提出了腐蚀反应机理

的示意图，说明了 YSZ 和 LZO 之间

非均相界面的详细腐蚀过程，如图

10 所示 [17]。双层结构不仅可以降低

腐蚀造成的破坏，还会使热防护功效

以及力学性能明显高于单层涂层结

构。

因此，通过对熔盐腐蚀机理分

析，研究者希望通过相应的表面改性

或掺杂等技术，在不降低涂层自身性

能的同时，提高其耐腐蚀性能。可以

通过减少涂层内部孔隙，使熔融腐蚀

介质的扩散变得缓慢，Karaoglanli[18]

和 Keyvani[19] 等表明，在 YSZ 中添

加氧化铝颗粒可使 TBCs 结构中

的孔隙率降低约 10%~15%。此外，

图 10　材料非均相界面处腐蚀过程示意图 [17]

Fig.10　Schematic diagram of the 
corrosion process at the interface between 

heterogeneous materials in the 
blended layer[17]

图 8　不同温度下热腐蚀试验后粉体 SEM 图像 [15]

Fig.8　SEM images of powder morphology after hot corrosion test at different temperatures [15]

10 μm 1 μm

10 μm 1 μm

10 μm 1 μm

（a）700 ℃

（b）900 ℃

（c）1100 ℃

图 9　热腐蚀试验后的高度放大的横截面微观结构 [17]

Fig.9　Highly enlarged cross-sectional microstructure after hot corrosion test[17]
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YSZ中的氧化铝颗粒会造成局部压应

力，阻碍氧化锆的相变，并减缓 TGO
的生长 [18–19]。Karabaş 等 [20] 用 3 种不

同量的 Al2O3–YSZ 颗粒复合材料制

成的涂层进行热腐蚀，研究了热腐蚀

试验后涂层表面和横截面的损伤，发

现添加 Al2O3 后的 TBCs 热腐蚀性能

提高。因此，可以通过去除涂层内部

微裂纹及孔隙提高涂层耐腐蚀能力。

利用激光熔覆提高涂层表面质量是

提高耐腐蚀性的方法之一，激光重

熔引起的涂层表面再熔解和微观结

构的致密化阻碍了 V2O5 熔体的渗

透，显著提高了耐热腐蚀性 [21]。然

而长脉冲激光（即毫秒激光）在快速

熔融氧化锆期间的不均匀冷却会引

起残余应力松弛，产生一定的网状裂

纹，裂纹在一定程度上增加了熔盐的

渗透路径，腐蚀物沿裂缝渗透到面层

底部，并沿该区域快速消耗 Y2O3
[22]。

因此，Fan 等 [23] 提出利用高频飞秒

激光对 TBCs 进行后处理的新型方

法，图 11 为涂层激光处理试验装置

示意图，该方法利用多孔结构的多次

激光反射来增强其与涂层的结合，从

而在进行逐层激光处理时获得理想

的空洞愈合效果，结果表明，激光处

理后的涂层表面光滑、空洞愈合，显

著减轻元素的扩散，具有优异的抗熔

盐腐蚀性能。

2.3　CMAS 腐蚀机理及其防护

TBCs 在高温环境下长时间工

作，不仅需要具备优良的高温性能，

还需要优异的耐腐蚀性 [24]。CMAS
腐蚀在一定程度上取决于工作温度，

只有工作温度高于沉积的 CMAS
熔点温度时才可发生熔体的渗透。

CMAS 渗透后与 YSZ 涂层的相互作

用，可能会造成 Y 元素的损耗，进而

引起 t′ 相失稳。冷却过程中会进一

步诱发 t′-ZrO2 到 m-ZrO2 的转变，引

发体积膨胀，造成涂层失效 [25]，相转

变过程如图 12 所示。

CMAS 腐蚀物主要是来自空

气中的杂质，因此 TBCs 随着工作

温度的升高，CMAS 腐蚀则会变得

更加严重。当发动机运行温度达到

1200~1250 ℃时，沉积在发动机涂层

表面的杂质会以熔体的形式进行渗

透。缺少合适的腐蚀环境模拟以及

无损检测技术是限制 CMAS 腐蚀机

理研究的因素之一。Zhu 等 [26] 开发

了一种结合红外热成像技术的实时

声发射方法来研究 CMAS 腐蚀对

TBCs 的破坏机理，系统示意图如图

13 所示。研究表明，CMAS 腐蚀失

效形式有表面垂直裂纹、滑动界面裂

纹、开放界面裂纹、基体变形等。受

到 CMAS 腐蚀的 TBCs 热冲击寿命

明显降低，失效机制表现为涂层的层

间开裂分层以及 TGO 层附近的界面

分层。

根据红外热成像的热图像序列

研究结果得出，存在于涂层中的微小

裂纹及孔隙是加快 CMAS 腐蚀的重

要因素，当熔融 CMAS 腐蚀介质接

触到 TBCs 表层，并且逐渐渗入涂层

内部时，会由于基体与腐蚀介质的

不相容性造成涂层剥落。Shan 等 [27]

通过制备不同大小球形孔隙的多孔

YSZ 颗粒以模拟 TBCs，探究 CMAS
渗透过程中 TBCs 的孔隙填充行为，

研究表明，不同大小的孔隙 TBCs 对

CMAS 渗透抵抗能力不同，试验现象

的不同可能与孔径有关，如图 14 所

示。Liu 等 [28] 通过调整微观结构，在

多孔 TBCs 表面涂覆一层致密的陶

瓷层，改善界面结合的同时可以有效

抑制 CMAS 的渗透。Lokachari 等 [29]

证明了向 YSZ 涂层中添加六角氮化

硼（h–BN）后，涂层在 1250 ℃下表

现出抗 CMAS 腐蚀的能力。与传统

涂层相比，h–BN YSZ 具有更强的润

湿性和耐化学性。因此，加入相应添

加剂可以使 YSZ 材料具有抗熔融腐

蚀物润湿的能力。

降低 CMAS 腐蚀的方法大致分

为反应性和非反应性两种。反应性

涂层是指涂层中含有与熔融 CMAS
反应并加速熔解过程，减缓渗透作用

的成分，该涂层通常通过加入稀土氧

化物或富铝和富钛相形成磷灰石或

其他氧化物；非反应性方法主要集

中在铂基涂层上，该涂层与 CMAS
形成的润湿角角度较小，从而具备

抗 CMAS 腐蚀的能力。CMAS 在由

多级涂层组成的涂层系统中的渗透

和扩散速率需要进一步研究，CMAS
渗透动力学研究依然很少，尤其是

多层系统的层组成、顺序和厚度对

图 11　涂层激光处理试验装置示意图 [23]

Fig.11　Schematic diagram of experimental setup for coating laser polishing[23]

图 12　APS 7YSZ TBCs 1340 ℃下热处理后

的 XRD 图谱（包括有无 CMAS 侵蚀）[25]

Fig.12　XRD patterns collected from the 
surface of APS 7YSZ TBCs after heat-

treatment at 1340 ℃ (both with and 
without CMAS attack)[25]
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CMAS 渗透和反应的影响。因此，

在抗 CMAS 腐蚀研究领域，研究热

点逐渐转为以多层涂层为代表的 T/
EBC 的研究。

本节主要将熔盐腐蚀机理及

CMAS 引起的热腐蚀机理及常见的

防护措施进行归纳。然而 TBCs 在

使用过程中常常面临着较为复杂的

腐蚀，通常是 CMAS 和熔盐混合物

耦合作用下的腐蚀。Guo 等 [30] 研究

并比较了 CMAS 和 CMAS+NaVO3

（CN）对 YSZ 热障涂层的腐蚀效果，

研究发现 NaVO3 的加入使 CMAS
的熔化温度降低了 ~50 ℃，并且黏

度进一步降低。黏度的降低使 CN
腐蚀介质进入涂层更深位置，虽然对

涂层表面损伤相对较少，但是内部

损伤更为严重，对涂层破坏程度更

大。CMAS 对 YSZ 涂层的腐蚀情况

与 CN 相比，CN 在涂层中的渗透性

更大，主要是由于其熔点较低和较低

的黏度。硅酸盐玻璃熔体的基本结

构为不同大小的复杂多面体基团和

修饰体离子构成。官能团的移动取

决于自身大小和体系结构空隙，这表

现在熔体的黏度特性上。熔体的化

学成分对黏度的影响非常复杂，熔体

中金属离子的结合强度、配位数、离

子极化等因素都可能导致黏度的变

化。CN 熔体黏度较低的原因可能是

NaVO3 的引入使 CMAS 熔体的网络

结构发生一定程度的变化，从而降低

了其聚合度。

3　热障涂层腐蚀影响因素

高温应用的 TBCs 材料的持续

发展需要对其机械和微观结构特性

有深入的了解，特别是与高温下的

行为有关的问题。虽然已有一些关

于镍合金表面沉积 TBCs 的综述，但

对涂层本身高温力学响应和耐蚀性

的影响的讨论还不够。经过第 1 节

对热障涂层 TGO 层生长模式，以及

第 2 节对腐蚀进行讨论，发现热障涂

层在高温条件下长期工作时会发生

TGO 层的长大，并且由此会带来裂

纹萌生、涂层剥落等问题。YSZ 涂

层因其低导热系数、高断裂韧性、高

CTE 而成为最先进的 TBCs 材料。

然而 YSZ 涂层在 1200 ℃下工作时，

会发生相变和烧结，从而降低应变容

限和韧性 [31–32]。因此，需要去寻找一

些新的方法来解决上述问题，目前对

于 TBCs 的改性主要有调整微观结

构、制备多层梯度涂层、添加稀土元

素、加入纤维晶须等形成复合材料

涂层。这些方法在解决相关问题的

同时会对原有腐蚀过程造成一定的

影响。本节旨在通过对涂层改性与

涂层腐蚀问题相结合进行分析，进

一步揭示涂层改性与腐蚀之间的关

系。

3.1　涂层微结构对腐蚀过程的影响

随着发动机推重比的不断提高，

发动机进气口的温度也在升高，叶片

部分不仅需要优异的耐高温性能，更

需要具备较高的热冲击性能以及耐

O2
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（a）具有声发射和红外热成像的环境模拟器测试系统示意图 （b）热冲击下TBCs受到CMAS腐蚀

图 13　红外热成像实时声发射技术 [26]

Fig.13　Infrared thermal imaging real-time acoustic emission technology[26]
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图 14　液体渗入不同孔隙的示意图 [27]

Fig.14　Schematic representations showing liquid infiltration into different pores [27]
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高温腐蚀特性。TBCs 服役过程中

的失效机制主要分为内部失效和外

部失效，内部失效机制包括陶瓷面层

的烧结、热生长氧化层的变形和弯曲

等。在上文对于黏结层和面层之间

的 TGO 层进行讨论的基础上可见，

涂层内部微裂纹及孔隙同样占据重

要位置，调整 TBCs 的微观结构来改

善整体的性能就显得尤其重要 [33]。

利用 APS 或 EB–PVD 等工艺制备

的 TBCs 具有不同微观结构特征的

裂纹、孔隙以及截面，裂纹及孔隙在

涂层中占据 10%~30% 不等，利用表

面处理、制备多层梯度涂层、热处理

等方法可以有效地降低涂层中微观

结构带来的危害。涂层内部较高的

应力容易导致裂纹萌生及裂纹扩展，

严重时则会导致涂层剥落。然而一

定数量的微裂纹可以有效地提高涂

层的应变容限，降低裂纹扩展应力，

提高涂层耐久性 [34]。TBCs 中存在

着封闭孔隙，里面是真空或者充满静

止的空气，可以视为热传递的不良导

体，可以起到隔热的作用。在传热过

程中，主要是通过对流方式进行传

递，因此封闭孔比裂纹要具有更好的

隔热效果 [13，35]。Ahrens 等 [36] 通过

在高温下测定 TBCs 的机械性能，发

现在高温烧结过程中杨氏模量的增

加以及应变容限的降低会显著影响

其性能。采用 APS 工艺进行喷涂的

涂层本身具有较多的微裂纹及孔隙

结构，这种结构使得涂层在加载后产

生一定的“塑性”应变，这种现象是

由于在加载过程中，涂层内部的微观

结构产生“压紧”效应造成的，对涂

层进行热处理会相对提高涂层的杨

氏模量。如图 15 所示 [36]，在 1200 ℃
下退火 100 h 后，观察到其杨氏模量

增加了两倍以上，这也说明热处理可

以一定程度上提高涂层性能。

悬浮等离子喷涂（SPS）是制备

TBCs 的较为先进的技术，可以通过

改变工艺参数，提供与 EB–PVD 一

样的垂直柱状结构，以及紧凑的水平

结构，保证在热循环期间具有更好的

应变耐受性。锆酸镧和锆酸钆材料

由于其低导热性和优异的高温相稳

定性，被认为是涂层面层的潜在替代

品。稀土锆酸盐在导热性和高温相稳

定性方面优于 YSZ，但在腐蚀过程中

有限的性能数据限制了其应用。锆

酸镧涂层在 V2O5 的环境下表现出轻

微的破坏，而在钠和镁的硫酸盐存在

时则严重降解 [37]。SPS 沉积的锆酸

钆在暴露于 V2O5 和 Na2SO4 的盐类混

合物中时更容易受到腐蚀从而引起损 
伤 [38]。Habibi 等 [39] 研究比较了 YSZ–
Ta2O5 复合材料（TaYSZ）在 1100 ℃ 
Na2SO4+V2O5 熔融混合物存在下的热

腐蚀性能，研究发现 50TaYSZ 复合

材料在 1100 ℃的 Na2SO4+V2O5 介质

中表现出较好的热稳定性和化学稳

定性，以及良好的耐热腐蚀性能。锆

酸钆材料的腐蚀主要来自 V 元素，

Jonnalagadda 等 [40] 也报道了锆酸钆

与硫酸钠之间没有直接的化学反应，

这使得锆酸钆能更好地抵抗硫酸盐

环境。Jonnalagadda 等 [40] 采用 SPS
技术制备了双层 Gd2Zr2O7/YSZ 涂

层及三层致密 Gd2Zr2O7/Gd2Zr2O7/
YSZ 涂层并研究其耐腐蚀性能，所

有涂层均形成柱状结构。采用浓度

为 4 mg/cm2 的 V2O5 和 Na2SO4 作为

腐蚀盐，在 900 ℃下进行 8 h 的腐蚀

试验，研究发现 Gd2Zr2O7 涂层的耐

蚀性低于基准材料 YSZ。腐蚀盐与

Gd2Zr2O7 反应，沿顶表面和柱间形成

钒酸钆（GdVO4）；研究认为柱间形

成的 GdVO4 以及 Gd2Zr2O7 较低的

断裂韧性导致了耐腐蚀性降低，柱状

结构的间隙可能为熔盐渗透提供了

有效的通道，熔盐可以很容易地到达

结合层。已知盐类会降解黏结层材

料，NaCl 渗透形成挥发性 MClx 物质，

在涂层中形成熔融空洞或在熔解 / 氧
化皮的界面处形成额外氧化，加速腐

蚀过程 [41]。锆酸钆的另一个限制是

它与热生长的氧化物的热化学不相

容性，这也促进了多层涂层的发展，

多层涂层被证明在热循环中比单层

涂层具有更久的寿命 [42]。

YSZ 涂层作为最为常见的 TBCs，
热处理虽然会提高其耐久性，但是

对其烧结后的系统数据的分析研究

依旧有限。目前对涂层的孔隙率、热

导率和热障效应的数据还不够详细，

如果可以将烧结过程中涂层的数据

进行系统归纳，将会扩大 YSZ 涂层

的实际应用。Wang 等 [3] 研究了烧

结对于传统等离子喷涂涂层和纳米

结构 YSZ 热障涂层热导率和热障效

应。研究发现，随着退火时间的延

长，纳米结构涂层晶粒尺寸急剧长

大，说明纳米结构对温度的敏感系数

较高。由于高比表面积，纳米结构具

有优异的物理与机械性能，也会显著

图 15　涂层在不同退火温度下总弹性模量 Etot 随时间变化曲线 [36]

Fig.15　Change curve of the total elastic modulus Etot of the coating with time at different 
annealing temeperatures[36]
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提高其隔热效果，但是在恶劣热环境

下，可能会面临晶粒异常长大粗化的

问题，因此在机械性能与热性能之间

要通过大量数据支撑，便于进行性能

的取舍。Kim 等 [43] 研究了在不同的

热处理制度下 YSZ 涂层的热导率变

化，研究发现，随着温度的升高，涂层

的导热系数变大。相变对涂层导热

系数的影响不大，主要取决于孔隙结

构，即涂层的热处理温度越高，其热

导率就会更高，其原因是热处理过程

中，涂层中的层状间隙结构容易转变

成为圆形孔隙结构，层状间隙尺寸的

进一步减小将导致更高的热导率，试

验现象如图 16 所示 [43]。

3.2　多层结构对腐蚀过程的影响

稀土硅酸盐 CTE 较 YSZ 低，

在涂层中表现出较差的耐久性。因

此通过结构优化，设计双陶瓷层

（DCL）是如今较为先进的 TBCs 系

统之一。Dong 等 [44] 采用常压等离

子喷涂法制备了单层 YSZ 和双层

La2Zr2O7（LZ）/YSZ，试 图 揭 示 La
提高双层热障涂层高温抗氧化性的

机理。结果表明，因 La3+ 阻碍了阳

离子在黏结涂层中的扩散，抑制了

尖晶石相的形成，从而使 LZ 层阻

止了黏结层的快速氧化和 TGO 的

快速生长。因此 LZ 陶瓷涂层的存

在，使得双层 LZ/YSZ 热障涂层比单

层 YSZ 热障涂层具有更好的高温抗

氧化性。Ma 等 [45] 通过 APS 制备的

La2Ce2O7/8YSZ双层陶瓷热障涂层系

统比单层 La2Ce2O7 系统具有更长的

使用寿命。如表 2 所示 [45]，双层陶瓷

涂层结构设计可有效缓解 La2Ce2O7

涂层与黏结层之间的热膨胀失配，

提高了涂层的热循环寿命。通过自

制可喷涂的纳米结构锆酸盐粉体喂

料，Zhou 等 [46] 研究了热喷涂纳米结

构的 LZ/8YSZ 双陶瓷型热障涂层和

LCZ/8YSZ 双陶瓷型热障涂层，指出

在 TBCs 表面测试温度为 1473 K 时，

纳米 LCZ/8YSZ TBCs 的隔热温度为

145 K；纳米 8YSZ TBCs 的隔热温度

为 120 K ；而传统 8YSZ TBCs 的隔

热温度为 90 K。

Batista 等 [47] 曾尝试用激光熔覆

处理APS加工的TBCs，以密封涂层。

激光处理后可以降低表面粗糙度、消

除表面开放孔隙度和产生可控的分

段裂纹网络，降低了熔融腐蚀介质浸

入涂层系统内部的风险，显示出改善

等离子喷涂 TBCs 性能的巨大潜力。

然而，这种额外的 TBCs 后处理步骤

增加了加工成本，不能完全密封裂

缝。Mahade 等 [40] 采用轴向悬浮等

离子体喷雾技术沉积了两种不同的

TBCs 结构。第 1 种是三层 TBCs，
由较薄的 YSZ 底层、相对多孔的 GZ
中间层和致密的 GZ 顶层组成；第 2
种是 GZ 和 YSZ 的复合 TBCs 架构，由

较薄的 YSZ 底层和 GZ（Gd2Zr2O7）+ 

YSZ 顶层组成。将喷涂后的 TBCs
在由 V2O5 和 NaSO4 的混合物组成

的腐蚀性盐环境中处理。结果表明，

熔盐通过柱状间隙渗透，复合 TBCs
表现出比分层 TBCs 较低的热腐蚀

损伤，分层TBCs存在相当大的剥落。

由锆酸钆和 YSZ 组成的复合涂层被

认为具有更好的抗断裂性，涂层损伤

程度较低。然而，由于复合结构中含

有 YSZ，预计在高温下使用锆酸钆

的能力有限。未来工作的重点将是

寻找其他方法来阻止腐蚀性盐渗入

TBCs 结构。

3.3　稀土改性对腐蚀过程的影响

TBCs 在使用过程中容易受到

CMAS 腐蚀，采用一些常规方法虽

然可以抵抗 CMAS 的渗透，但效果

有限。可以作为 TBCs 的预选材料

图 16　不同热处理制度下涂层圆形孔隙结构与层状结构 [43]

Fig.16　Circular pore structure and layered structure of the coating under different heat 
treatment systems[43]

表 2　8YSZ、La2Ce2O7 和 La2Ce2O7/8YSZ 涂层的热循环试验结果 [45]

Table 2　Results of thermal cycling tests of the 8YSZ，La2Ce2O7 and La2Ce2O7/8YSZ coatings[45]

样品编号 TBCs 体系 厚度 /μm 热循环温度 /℃ 循环次数

WDS 835 8YSZ ~150 1093 1191

WDS 836 La2Ce2O7 ~350 1044 61

WDS 837 La2Ce2O7/8YSZ ~300 1022 5386
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Gd2Zr2O7（GZO）的耐 CMAS 腐蚀

性能比 YSZ 更好。Krämer 等 [48] 研

究了 TBCs 与 CMAS 熔体之间的热

化学相互作用，发现 GZO 与 CMAS
的界面处可以形成致密的反应层，这

在很大程度上阻止了 CMAS 熔体渗

透到底层涂层中。Drexler 等 [49] 比较

了等离子喷涂 7YSZ 和 GZO 涂层在

火山灰存在下的腐蚀行为。发现在

相同的条件下，火山灰熔化、渗透并

贯穿到整个 7YSZ 涂层中；而在 GZO
涂层中的渗透深度仅为 10 μm 左右。

虽然 GZO 在抗 CMAS 方面表现出 
一定的优势，但由于其较低的韧性

限制了应用，可以通过相变增韧、铁

弹性增韧、微裂纹和第二相增韧来

提高 GZO 的韧性。与 GZO TBCs
相比，稀土元素 Sc 掺杂的 GZO TBCs
具有更强的热循环性能。Wang 等 [50]

采用化学共沉淀法和煅烧法合成了

（Gd1–xScx）2Zr2O7 陶瓷，并对其相结

构、热膨胀行为和力学性能进行了研

究。（Gd1–xScx）2Zr2O7 呈现焦绿石结

构，随着 Sc2O3 含量的增加，晶粒的

有序度降低、晶格参数增大，但 Sc2O3

的高掺杂导致焦绿石 – 萤石相变，晶

格参数减小。结构失序和晶格膨胀 
可引起 CTE 升高，晶格参数的减小

可能导致 CTE 降低。在（Gd1–xScx）2 

Zr2O7 陶瓷中，（Gd0.925Sc0.075）2Zr2O7

的 CTE 最大。Sc2O3 含量的增加有

利于（Gd1–xScx）2Zr2O7 断裂韧性的提

升，这可能是由于晶格畸变和结构无

序引起内聚能增加。Li 等 [51] 研究了

Sc 掺 杂 Gd2Zr2O7/YSZ 的 抗 CMAS
热障涂层。在 1250 ℃时，腐蚀产物

在 CMAS/ 涂层界面处形成反应层，

在很大程度上抑制了 CMAS 的进一

步渗透。与 Gd2Zr2O7 相比，Sc 掺杂

的 Gd2Zr2O7 在 CMAS 存在下具有

更高的保持其晶格结构的能力，有

利于 CMAS 条件下涂层微观结构

的维持，减轻了涂层的降解。

利用稀土锆酸盐（RE2Zr2O7）为

原料制备的涂层还具备优异的高温

稳定性和较低的热导率，但 RE2Zr2O7

型 TBCs 应变容限以及断裂韧性不

及 YSZ 型 涂 层 [52–53]。 因 此，通 过

向 YSZ 材料中掺杂稀土离子（例如

Yb3+、Nd3+、Sm3+、Eu3+、Gd3+ 等）可以

改善涂层性能 [54]。Luo 等 [55] 设计

并合成了两种体系的高熵稀土锆酸

盐（（La0.2Nd0.2Sm0.2Eu0.2Gd0.2）2Zr2O7

（LaHZ）和（Yb0.2Nd0.2Sm0.2Eu0.2Gd0.2）2

Zr2O7（YbHZ）），用作 TBCs 的潜在

材料。通过将阳离子半径比 RE/Zr
保持在 1.46~1.78 范围内，以获得单

一焦绿石结构，并且在 RE2Zr2O7 中

加入小尺寸 Yb3+ 离子以提高断裂韧

性。研究发现，不同稀土离子的掺杂

则会有利于不同的性能。例如，在严

重的晶格畸变和缓慢的扩散效应下，

使得 HECs 体系的抗烧结性能优于

LZ 体系。YbHZ 体系的 CTE 要高

于常规 LZ 体系，但其导热系数要远

低于 LZ 体系。

因此，如果将稀土高熵陶瓷作为

未来涂层的主要材料，需要对掺杂

体系进行优化，进而提高 TBCs 的综

合性能。稀土锆酸盐（A2B2O7）材料

具有有序的缺陷萤石结构，如果利用

稀土原子来取代该材料中的 A 位或

B 位，则会表现出低导热性 [56]。这

为稀土锆酸盐材料替代 YSZ 材料

在 TBCs 中进行广泛应用提供了新

的思路。Liu 等 [57] 通过电子束物理

气相沉积法制备了掺杂 Sm 元素的

Gd2Zr2O7 涂层。研究发现 Sm 元素

掺杂后的稳定效应、高 CTE 以及涂

层中羽毛状纳米结构都会提高涂层

的热冲击寿命。因此，Sm 掺杂后的

Gd2Zr2O 涂层在 1100 ℃工作时具有较

高的 CTE 和热冲击寿命，如图 17 所

示 [57]。Zhou 等 [58] 采用常压等离子喷

涂技术以高熵稀土锆酸盐（HE–REZ）

为顶层，元素组成如表 3 所示，以钇稳

定氧化锆（YSZ）为内层设计制备了

双陶瓷层（DCL）热障涂层，选择常规

La2Zr2O7（LZ）作为参考。结果表明，

HE–REZ/YSZ DCL 涂层具有明显的

热稳定性，热冲击抗力显著提高，涂

层之间也具备更好的热匹配，如图

18 所示 [58]。这也说明将稀土锆酸盐

材料高熵化是 TBCs 进一步提高综

合性能的有效手段。

3.4　掺杂改性对腐蚀过程的影响

涂层失效剥落源于裂纹的扩展，

材料的断裂韧性代表着裂纹扩展的

抗力，加入晶须后的裂纹扩展明显减

缓，这也是延长 TBCs 寿命的重要方

法。基于此，Liu 等 [59] 提出涂层加

入晶须改性来提高其断裂韧性。Ma
等 [60] 使用常压等离子喷涂 APS 技

图 17　热冲击寿命和 3 种陶瓷的

热膨胀系数 [57]

Fig17　Thermal shocklife and thermal 
expansion coefficient of three ceramies[57]

表 3　HE–REZ 的元素组成（原子数分数）[58]

                           Table 3　Elemental composition of HE–REZ (atomic fraction)[58] %

La Nd Sm Eu Gd Zr O

3.96 3.92 3.99 3.24 4.83 21.06 59.27
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术制备了 SiC/YSZ 复合涂层。该

研究中 SiC 纤维可以显著降低涂层

中的残余应力。复合涂层的热导率

（TC）与典型的 APS–YSZ 热障涂层

相比降低了约 50%。与 YSZ 热障涂

层相比，复合涂层具有更高的断裂

韧性和更好的抗热震性，如表 4 所

示 [60]。由于热应力下裂纹的萌生和

扩展是限制 TBCs 热循环寿命的关键

因素，为提高热循环寿命，Fang 等 [61]

采用大气等离子喷涂（APS）技术在

YSZ 涂层中引入 SiC 纤维，结果表

明，SiCw/YSZ 涂层的热循环寿命和

断裂韧性是常规 TBCs 的 1.6 倍和

1.3 倍，如图 19 和 20 所示。原因是

在热循环过程中，纤维增韧分为两个

阶段，第一阶段是促使裂纹偏转和终

止；第二阶段是纤维脱黏、拉拔、断

裂和桥接，如图 21[62] 和 22[60] 所示。

值得注意的是，SiC 纤维在涂层中可

以通过降低晶格中的应力来阻止应

力激活的 ZrO2 马氏体相变，这一发

现也充分证明了 SiC 纤维增韧的可

能性。

晶须是高纯度的单晶短纤维，

具有较高的机械强度，是理想的陶

瓷增韧材料。因此除 SiC 材料之

外，其他的晶须 / 纤维添加到涂层

中也会有理想的增韧效果。Wang
等 [63] 采用等离子喷涂技术制备了

YSZ、AlBOw/YSZ 和 BNw/YSZ  3 种

TBCs。如图 23 所示 [63]，研究了纤维

增韧下涂层在多次 1000 ℃ /5 min 的

图 20　1000 ℃温度热循环下 YSZ 和 SiC
纤维 /YSZ 涂层的剥落面积 [61]

Fig.20　Spallation area of YSZ and SiC fiber/
YSZ coatings at temperature of 1000 ℃ [61]

图 21　晶须增韧原理示意图 [62]

Fig.21　Schematic diagram of whisker 
toughening principle[62]

图 22　SiC 纤维 /YSZ 复合材料热障涂层

中的增韧机制 [60]

Fig.22　Toughening mechanisms of fiber in 
the SiC fiber/YSZ composite TBCs[60]

图 18　HE–REZ 和 LZ 陶瓷涂层的

热膨胀系数 [58]

Fig.18　Coefficient of thermal expansion of 
the HE–REZ and LZ ceramics[58]

图 19　YSZ 和 SiC 纤维 /YSZ 的热循环寿命

和断裂韧性 [61]

Fig.19　Thermal cycling lifetime and 
fracture toughness of YSZ and SiC fiber/YSZ 

coatings[61]

                                       表 4　两种涂层试样的断裂韧性值 KIC
[60]

        Table 4　Fracture toughness values of the two types of coatings specimens KIC
[60]  MPa·m1/2

涂层
编号

平均值
A B C D E

YSZ 涂层 1.11 1.17 1.11 1.13 1.12 1.13

SiC/YSZ 涂层 1.53 1.74 1.89 1.82 1.37 1.67

热循环后的失效行为。结果表明，

AlBOw/YSZ 涂层的抗热振性略低于

YSZ 涂层。BNw/YSZ 涂层的抗热振

性比 YSZ 涂层高 62.2%。因此采用

不同纤维 / 晶须增韧，因其增强相自

身性质的不同，且与基体相界面之

间匹配关系的改变，TBCs 的各项性

能会发生不同的改变。总体来说，加

入增强相对 TBCs 进行增韧是提高

其性能的有效方法，但不同增强相

下的增韧机理还需要进一步研究。

加入晶须等增强相后，会进一步
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的对涂层力学性能加以改善，但是增

强相本身是否会与腐蚀介质发生反

应，或者随着增强相的加入是否会

加速涂层腐蚀失效，以上问题都需要

系统分析。Yang 等 [64] 表明，加入 SiC
增强相后，涂层的耐蚀性会相对降低，

而随着 SiC 含量的不断提高，耐蚀性

会进一步降低。Chen 等 [65] 采用不同

的 YSZ/LaMgAl11O19（LaMA）复合

涂层，在质量分数 50% Na2SO4+50% 
V2O5 熔盐中，对 TBCs 进行了热腐

蚀研究。结果表明，复合涂层 TBCs
的抗氧化和抗热腐蚀性能优于传统

YSZ 涂层 TBCs，尤其是 LaMA 涂层

TBCs。LaMA 的存在可以有效地抑

制 YSZ 的失稳，但代价是牺牲 YSZ
自身的部分功能。Ejaz 等 [66] 研制了

一种新型热障涂层体系，以抵抗热

腐蚀环境。在该涂层体系中，将 5%
的 CaZrO3 添加到传统 YSZ 中，以

抵抗腐蚀环境，将新型 TBCs 在 50% 
Na2SO4 和 50% V2O5 的腐蚀混合物

中腐蚀，将上述复合涂层体系与标准

YSZ 体系进行比较。结果表明，添加

CaZrO3 的复合体系在高恶劣环境下

比传统 YSZ 涂层的寿命更长。因此，

在面对腐蚀环境时，不同增强相的

加入会对涂层体系产生效果不同的

影响，有的会加速涂层腐蚀过程，而

有的会进一步提高涂层的耐腐蚀能

力。

4　结论

TBCs 有着保护热端部件的重

要作用，可以有效降低热端部件的

损伤，提高燃气轮机的性能。研究

TBCs 在热腐蚀、CMAS 腐蚀以及熔

盐腐蚀中的组织结构演化，提高耐腐

蚀性能及力学性能是延长 TBCs 寿

命的关键。本文以 TBCs 为重点，综

述了近年来 TBCs 的腐蚀反应机理，

讨论了对 TBCs 进行改性后的腐蚀

过程特点，将熔盐以及 CMAS 引起

的热腐蚀机理以及常见的防护措施

进行归纳。TBCs 在使用过程中常

常面临着较为复杂的腐蚀，通常是

CMAS 和熔盐混合物耦合作用下的

腐蚀。发现 NaVO3 的加入使 CMAS
的熔化温度降低了 ~50 ℃，并且黏度

进一步降低。黏度的降低使 CN 腐

蚀介质进入涂层更深位置，虽然对涂

层表面损伤相对较少，但是内部损

伤更为严重，对涂层破坏程度更大。

TBCs 的失效本质是热机械性的，腐

蚀物质渗透并硬化了具有韧性的涂

层微观结构，导致冷却时的热应力

升高。腐蚀过程中的化学反应降低

了涂层的热循环耐久性。涂层中不

同成分的变化会使腐蚀过程产生一

系列变化，突出说明了对不同成分

涂层腐蚀行为进行适当评估的重要

性。

综合证据表明，目前工业应用的

TBCs 体系难以很好地解决腐蚀物

质引起的失效，并同时满足所有其他

性能和耐久性。熔盐等腐蚀介质通

过柱状间隙渗透，复合 TBCs 表现出

比分层 TBCs 较低的热腐蚀损伤，分

层 TBCs 存在相当大的剥落。由锆

酸钆和 YSZ 组成的复合涂层被认为

具有更好的抗断裂性，涂层损伤程度

较低。然而复合结构中含有 YSZ，
导致锆酸钆在高温下使用能力有

限。未来工作的重点将是寻找其他

方法来阻止腐蚀性盐渗入 TBCs 结

构。基于 YSZ 的涂层具有足够的韧

性，但无法有效地限制腐蚀介质的侵

入。加入晶须等增强相后，会进一步

对涂层力学性能加以改善，但是增强

相本身会与腐蚀介质发生反应，加入

SiC 增强相后，涂层的耐蚀性会相对

降低，而随着 SiC 含量的不断提高，

耐蚀性会进一步降低。稀土硅酸盐

涂层在某些硅酸盐沉积物的反应下

性能衰减较快，不利于长期耐久性。

面对未来涡轮发动机提出较高的部

件表面温度，最有希望的发展方向

是设计多相系统，以平衡各种性能

的设计要求。可以将高活性的第二

相作为隔离层或作为两相混合物掺

入 YSZ 基涂层中，或者对锆酸盐的

微观结构进行调整以提高循环耐久

性。
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先进陶瓷Advanced Ceramics

Study on Microstructure and Properties of Mo2NiB2 Coating Prepared by 
Plasma Spraying and Laser Remelting

ZHAO Yuantao1,2, PAN Zhengyang1, LIU Minghui3, ZHANG Shitao1, LIU Shenqiang1, 
ZHAO Dongdong1, LI Wenge1, LIU Yanbo2

(1. Shanghai Maritime University, Shanghai 201306, China;
2. Shanghai Nanotechnology Promotion Center, Shanghai 200237, China;

3. Shanghai Songjiang District Landscaping and City Appearance Administrative Bureau, Shanghai 201699, China)

[ABSTRACT]　Mo2NiB2 based cermet coating was prepared on the surface of Q235 low carbon steel by atmospheric 
plasma spraying, and laser remelting was carried out at 300 W and 500 W power. The results show that the laser remelting 
method can significantly reduce the defects of the coating, make the microstructure more dense, and the weak mechanical 
bonding at the interface is transformed into a good metallurgical bonding. With the increase of laser power, the bonding 
strength and corrosion resistance of the coating are improved, the maximum bonding strength is 38.08 MPa, and the 
minimum corrosion current is 0.033 μA/cm2; But the hardness and wear resistance are reduced, the minimum hardness 
is 1781HV0.2, and the maximum volume friction rate is 6.25×10–5 mm3/(N·m). The hardness, bonding strength, wear 
resistance and corrosion resistance of the above plasma sprayed and two kinds of laser remelted Mo2NiB2 based cermet 
coatings were significantly higher than those of Q235 low carbon steel substrate.
Keywords: Laser remelting; Plasma spraying; Mo2NiB2 coating; Bond strength; Decay resistance （责编  晓月）

Research Progress on Corrosion of Zirconium Based Ceramic Thermal 
Barrier Coatings

HAN Xu1, GENG Hongbin1, WANG You1, LI Yang2, ZHANG Xiaodong1

(1. Harbin Institute of Technology，Harbin 150000，China;
2. Binzhou Lüfeng Thermoelectric Co., Ltd., Binzhou 251905, China)

[ABSTRACT]  In recent years, with the rapid development of aviation and marine industry, engine blades with the 
advantages of high temperature resistance, long life and corrosion resistance have become important parts of the 
development of a new generation of aero engines and turbine engines. Thermal barrier coating (TBCs) is a commonly used 
thermal protection technology to provide thermal insulation for the metal substrate of the engine blade part, protecting 
it from hot gases and corrosive media. But on the other hand, the higher operating temperature of the engine makes the 
blades and their surface TBCs suffer from serious environmental sediment corrosion, resulting in premature failure, and 
the corrosion types mainly include thermal corrosion, CMAS corrosion, molten salt corrosion, etc. Corrosion has become 
a problem that limits the operating temperature and service life of TBCs, and anti-corrosion protection is the focus of 
research in the field of TBCs. In this paper, the main characteristics of TBCs dominated by Yttria-stabilized zirconia (YSZ) 
are briefly described, and then the reaction mechanism of different corrosion of TBCs is briefly described, focusing on the 
influence relationship between coating microstructure design, gradient coating design, coating component modification 
and doping modification and coating corrosion, and the characteristics between TBCs modification method and coating 
corrosion are expounded. Several methods for future coating improvement and protection are proposed, and finally the 
application of TBCs in ultra-high temperature environment and the development direction of corrosion protection are 
prospected.
Keywords: Thermal barrier coating (TBCs); Yttria-stabilized zirconia (YSZ); Corrosion failure; Thermally grown oxide (TGO); 
                   Modification （责编  晓月）
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整体叶盘是航空制造业领域难加工零件的典型代

表，其制造工艺也面临严峻挑战 [1]。在结构特征方面，

叶身型面存在叶片薄、弯扭大、叶片间距小、进排气边

曲率半径小、余量分布不均的问题，叶根流道区域存在

空间狭窄、刀具可达性差的问题 [2]。在制造材料方面，

整体叶盘为适应高温、高压、高转速、氧化腐蚀等恶劣

环境，广泛使用钛合金、镍基高温合金等难加工材料 [3]。

随着发动机涵道比、推重比及服役寿命的不断提高，叶

片结构更趋复杂（薄壁、宽弦、弯掠），对加工精度的要求

也逐渐提高 [4–5]。

目前国内外整体叶盘精加工工艺主要采用球头刀

顺序铣削加工轮盘的多个叶片，但由于加工过程中出现

面向全型面精加工的整体叶盘铣磨组合加工技术研究

陈　帅 1，陈志同 1，刘　超 2，柴晋峰 2，刘　成 2

（1. 北京航空航天大学，北京 100191；
2. 中国航发南方工业有限公司，株洲 412002）

[ 摘要 ]　整体叶盘由多个叶片呈圆周阵列布置在轮毂上，由于叶身型面为弱刚性零件，精加工时刀具磨损、颤振及让

刀变形较为严重，影响了加工质量的进一步提高。提出一种面向全型面精加工的整体叶盘铣磨组合加工工艺，叶片

型面采用磨削加工工艺，叶根、流道区域采用铣削加工工艺，通过控制磨削与铣削刀轨重叠区域的接刀误差实现叶盘

全型面加工。试验结果表明，铣磨组合加工工艺表现出较好的加工质量，接刀误差控制在 0.01 mm 以内，轮廓误差小

于 0.04 mm，并通过加工试验验证了多主轴阵列加工的可行性，在保证加工质量的同时可大幅度提升加工效率。

关键词：整体叶盘；全型面加工；磨削加工；铣削加工；多主轴

Research on Combined Machining Technology of Milling and Grinding of Blisk for Full Profile 
Finish Machining

CHEN Shuai1, CHEN Zhitong1, LIU Chao2, CHAI Jinfeng2, LIU Cheng2

(1. Beihang University, Beijing 100191, China;
2. AECC South Industry Co., Ltd., Zhuzhou 412002, China)

[ABSTRACT]　The blisk consists of a number of blades arranged in a circular array on the hub. Because the blade is a 
weakly rigid part, tool wear, chatter and tool deformation are serious during finishing, which affect the further improvement 
of machining quality. A new combine machining technology of milling and grinding for full surface finishing was proposed. 
The blade is processed by grinding, while the blade root and flow path are processed by milling. The full surface machining 
was realized by controlling the joint error in the overlap area of grinding and milling tool rails. The experimental results 
show that the combined machining technology shows good machining quality, the tool connecting error is controlled within 
0.01 mm, and the overall blade profile error is less than 0.04 mm. The feasibility of the multi-spindle array machining of 
the blisk is verified by the double spindle machining experiment, which can greatly improve the machining efficiency while 
ensuring the machining quality.
Keywords: Blisk; Full profile machining; Grinding; Milling; Multi-spindle
DOI： 10.16080/j.issn1671-833x.2024.04.104

引文格式：陈帅 , 陈志同 , 刘超 , 等 . 面向全型面精加工的整体叶盘铣磨组合加工技术研究[J]. 航空制造技术 , 2024, 67(4): 104–109, 
117.
CHEN Shuai, CHEN Zhitong, LIU Chao, et al. Research on combined machining technology of milling and grinding of blisk 
for full profile finish machining[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2024, 67(4): 104–109, 117.
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刀具磨损、颤振及让刀变形等现象影响了加工质量的进

一步提高，且一个叶片的精度超差可能导致整个叶盘零

件的报废。通过使用高性能五轴机床、刀具及夹具可在

一定程度上提高加工质量，但由此带来了较复杂的加工

工艺与较高的加工成本。近些年来，随着高速电主轴制

造技术的日益成熟和磨料工具成本的大幅度下降，高速

磨削技术由于具有切削力小、加工精度高的特点，在解

决难加工材料的精加工难题上优势逐渐显现 [6–8]，为整

体叶盘精加工提供重要参考。

在整体叶盘磨抛加工技术方面，陈志同等 [9] 利用鼓

形砂轮插磨和宽行周磨方法实现了整体叶盘叶片的磨

削加工，面轮廓度达到 0.02 mm。徐汝峰等 [10] 利用对

称插磨工艺实现整体叶盘精密磨削加工，叶片型面轮廓

误差小于 0.04 mm。Huang 等 [11] 建立了整体叶盘开式

砂带磨削的振动模型，依据振动模型调整磨削参数有效

提高了叶片加工轮廓精度以及降低了表面粗糙度。肖

贵坚等 [12] 提出一种面向型面精度一致性的砂带磨削新

方法，磨削后型线精度小于 0.05 mm。Huai 等 [13] 研究

了弹性磨具的整体叶盘抛光路径规划方法，提出了弹性

磨具进给方式和叶片轮廓参数化方法，可使叶片表面粗

糙度降低至 Ra0.4 mm 以内。Chen 等 [14] 提出了一种用

于机器人整体叶盘磨削的两自由度接触力控制方法，磨

削接触力波动控制在 1 N 以内，使叶型表面粗糙度明显

降低。以上研究表明，磨削加工工艺应用于整体叶盘叶

片型面精加工中可表现出较好的效果，有效提高了叶片

型面加工质量。但对于叶根、流道等可达性较差的区域，

磨削加工优势并不明显。

对此本文提出一种面向全型面精加工的整体叶盘铣

磨组合加工技术，一方面利用磨削加工在薄壁类零件加

工方面的优势，实现叶身型面的精加工；另一方面利用球

头铣削加工在刀具可达性及加工效率等方面的优势，实

现叶根、流道区域的精加工，通过控制磨削与铣削加工刀

轨重叠区域的接刀误差实现整体叶盘全型面精加工，并

开展加工试验验证工艺方案的可行性。研究成果和试验

数据为整体叶盘全型面的高效、低成本加工提供参考。

1　整体叶盘铣磨组合加工工艺方案

整体叶盘结构如图 1 所示，主要包括叶片型面、叶

根、流道 3 部分，其中叶片型面包括叶盆叶背、进排气

边、叶尖等。从加工特性上分析，叶片型面为典型弱刚

性零件，具有叶片薄、叶展长、相邻叶片间距小的特征，

铣削加工所需的刀具长径较大，加工时由于接触压力较

大极易引起让刀变形及颤振现象，影响加工质量；叶根

圆角、流道区域刚性较好，但曲率半径较小，加工过程中

刀具与工件极易产生干涉，刀具可达性较差。

根据整体叶盘的结构特征，将磨削加工与铣削加工

的优势相结合，利用铣磨组合加工工艺实现整体叶盘全

型面高效高精加工，主要工艺方案如图 2 所示。针对

叶片型面的弱刚性零件特征，利用高速磨削加工切削力

小、加工精度高、对颤振敏感性较弱的优势，采用磨削加

工工艺，针对叶根、流道区域刀具可达性差但刚性较好

的特征，利用球头铣削加工灵活性较好的优势，采用铣

削加工工艺。通过控制磨削加工与铣削加工刀轨重合

部位的接刀误差，实现整体叶盘全型面精加工。

2　叶片型面磨削加工

整体叶盘叶身型面是一种典型的薄壁类弱刚性零

件，其加工精度与质量对发动机的性能与寿命具有重要

影响 [15]，故首先以叶身型面的砂轮磨削加工工艺开展

研究。数控高速磨削加工中，为保证叶片型面加工质量，

选用圆环面砂轮开展叶身型面磨削加工，砂轮结构如图

3 所示。

图 3 中，d 为刀杆直径；h 为刀杆长度；R 为刀具最

大回转半径；l 为砂轮长度；r 为砂轮鼓形半径；φ 和 θ
为圆弧母线转角范围和回转角度。

叶片型面磨削加工中，圆环面砂轮尺寸参数优化选

择是减少刀轨行数、提高加工效率的有效手段。为分析

砂轮与设计曲面间的切触关系，建立圆弧母线回转表面

数学模型。

图 1　整体叶盘结构

Fig.1　Structure of blisk

图 2　整体叶盘铣磨组合加工工艺方案

Fig.2　Process program of combined machining of blisk with 
milling and grinding
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式（1）表示磨头上某点在刀具坐标系中的坐标值。

若以指向砂轮内部的法向矢量为正，则磨头上某点处最

大主曲率 kmax 和最小主曲率 kmin 可表示为

书书书

ｋｍａｘ ＝
１
ｒ
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Ｒ － ｒ（１ － ｃｏｓφ）
 （2）

式中，最大主曲率 kmax 在砂轮鼓形半径 r 的切线方

向，最小主曲率 kmin 在刀具最大回转半径R的切线方向。

砂轮磨头表面曲率 kmax 和 kmin 应大于设计曲面的主曲

率 Kmax，依据设计曲面的曲率 Kmax 可确定砂轮的鼓形半

径、圆角半径和最大回转半径，为圆环面砂轮尺寸参数

选用提供理论依据。

电镀 CBN 砂轮制造工艺简单、周期短，且几何精

度、线速度与寿命等方面均可满足需求 [16]，故叶身型面

磨削选用电镀 CBN 圆环面砂轮。

圆环面砂轮可行加工姿态有周磨和插磨两种加工

方式，其中周磨又分自下而上反向周磨和自上而下周磨

两种方式，如图 4 所示。为优选出叶身磨削加工合适

的走刀方式，将薄板试件（材料为 GH4169，宽度 W=28 
mm，加工前厚度 T =2.5 mm）在夹具上单端悬臂装夹，

其悬伸长度 L=48 mm。以鼓形砂轮（电镀 CBN 磨料，

粒度 200#、砂轮直径 12 mm、砂轮鼓形半径 1.5 mm、砂

轮杆长度 75 mm）采用上述 3 种方式进行磨削试验，

加工毛坯与磨削完试件如图 5 所示。粗磨阶段选用加

工参数组合：ap=0.1 mm，w=0.3 mm，F=1000 mm/min，
S=20000 r/min ；精磨阶段选用加工参数组合：ap=0.02 
mm，w=0.15 mm，F=1000 mm/min，S=20000 r/min。其中，

ap 为切削深度；w 为加工行宽；F 为进给速度；S 为主轴

转速。

为提升工艺参数对比结果的准确性，每种走刀方式

依次磨削 3 个试件。试件磨削完成后，采用千分表测量

试件磨削区域底部与顶部的厚度偏差，平行测量 3 个点

的厚度偏差取平均值作为试件上下厚度偏差 Δt，并采用

粗糙度仪测量表面粗糙度 Ra，测量结果如表 1 所示。

由表 1 可知，在粗磨与精磨加工阶段，反向周磨（自

下而上）加工表现出较好的加工精度，适用于整体叶盘

叶片型面的磨削加工，分析原因为加工过程中残余应力

得到释放，工件变形得到有效控制。同时，插磨加工表

现出较好的表面粗糙度指标，分析原因为砂轮接触面较

宽，其加工行宽更窄，但考虑到后续抛光去除刀纹的工

序，表面粗糙度仅作为一个辅助评价指标，在精加工阶

段更加关注型面精度。综合以上分析，选用反向周磨（自

下而上）加工作为叶片型面磨削加工的走刀路径。

图 4　磨削加工走刀方式

Fig.4　Tool path of grinding

图 5　加工试件及夹具

Fig.5　Machining test piece and fixture

表 1　3 种走刀方式测量结果

Table 1　Measurement results of three kinds of tool paths

走刀方式 加工阶段 厚度偏差 /μm 表面粗糙度 Ra/μm

周磨
（自上而下）

粗磨 65/59/66 —

精磨 23/22/25 1.62/1.55/1.59

反向周磨
（自下而上）

粗磨 43/45/42 —

精磨 12/11/15 0.91/0.85/0.99

插磨
粗磨 42/48/46 —

精磨 21/23/27 0.46/0.44/0.51

图 3　圆环面砂轮结构

Fig.3　Structure of toroidal grinding wheels
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3　铣磨组合加工工艺试验

为验证铣磨组合加工工艺的可行性，采用薄板试

件（材料 GH4169，宽度 W=28 mm，磨削区域长度 L1=42 
mm，铣削区域长度 L2=5 mm）单端悬臂装夹，开展铣磨

组合加工试验，如图 6 所示。

采用圆环面砂轮反向周磨加工方式加工试件上部

区域 L1，使用球头铣刀（球头直径 6 mm、刀杆长度 75 
mm，刀具材料为硬质合金，刀刃数为 2，螺旋角度为

35°）反向周铣（自下而上）的方式铣削下部区域 L2，加

工后的理论厚度 T2=2.0 mm。其中磨削加工参数与图

5 中磨削加工选用相同。铣削加工参数组合：ap1=0.2 
mm（半精铣）、ap2=0.2 mm（精铣）、w1=0.2 mm（半精铣）、

w2=0.05 mm（精 铣）、F=1000 mm/min、S=5000 r/min。
其中，ap1 和 ap2 为半精铣和精铣选用的切削深度；w1 和

w2 为选用的加工行宽。

试件加工过程中，环境因素与加工参数等对误差的

影响已得到较好的控制，且加工过程中无二次装夹误

差。针对铣削与磨削加工路径重叠部分可能出现的接

刀问题，经多次试验发现对接刀误差影响较大的因素包

括以下两个方面。

（1）刀具的影响。包括电镀砂轮的直径、球头铣刀

的圆度、刀杆长度和刀具磨损状态等。

（2）让刀变形的影响。由于铣削力比磨削力大，使

工件与刀具产生更大的让刀变形误差。

基于上述接刀误差产生的原因分析，通过优化刀具

与工艺参数对接刀误差进行有效控制。首先，通过精密

对刀仪等测量仪器对砂轮直径、铣刀圆度、刀杆长度等

参数进行准确测量，实时检查砂轮与球头铣刀的磨损状

态，并尽可能选用同一批次的电镀砂轮。针对铣削加工

让刀变形的影响，采用小切深、小切宽、负余量的加工思

路确保加工过程平稳，试件加工效果如图 7 所示。

铣磨组合加工后，采用千分表测量上下部分的厚度

偏差和加工刀轨重叠部分的接刀误差，测量得到厚度偏

差值 Δt=0.012 mm，接刀误差值为 0.008 mm，说明加工

后试件型面精度较高，接刀误差得到有效控制。可以看

出，通过有效控制接刀误差，铣削与磨削组合加工工艺

方案是可行的。

4　整体叶盘铣磨组合加工试验验证

4.1　单主轴五轴加工试验

为验证整体叶盘铣磨组合加工方案的可行性，采用

某整体叶盘的三连叶片开展工艺试验，加工刀轨如图 8

图 7　试件加工效果

Fig.7　Machining effect of test piece

接刀区域磨削后试件

  （a）磨削后试件 （b）铣磨组合加工后试件

图 6　铣磨组合加工工艺试验方案

Fig.6　Test scheme of combined machining with milling and grinding
图 8　叶片加工刀轨

Fig.8　Blade machining tool path
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（b）试件截面线X1、X2测量结果

（a）试件截面线Z1、Z2、Z3测量结果
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叶尖方向

接刀区域

叶背区域
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Curve Z3

Curve Z2

Curve Z1

所示，其中叶身型面（叶盆、叶背、进排气边）采用反向周

磨加工工艺，叶根与流道区域采用铣削加工工艺。整体

叶盘参数：叶片长度 56 mm、叶片宽度 60 mm、叶片数

量 53 片、叶片最小间距 16.2 mm、材质为不锈钢；砂轮

基本尺寸：砂轮直径 D=10 mm，鼓形半径 r=1.5 mm，砂

轮杆长度 75 mm。试验选用加工设备为摇篮式五轴立

式加工机床，加工参数与第 3 节铣磨组合加工试验选用

相同，三连叶片加工效果如图 9 所示。

从图 9 可以看出，三连叶片全型面加工效果较好，

无加工颤振现象。为测量叶片截面的轮廓精度，在三连

叶片试件上依次选取截面曲线（从叶根到叶尖的高度方

向）：Z1=10 mm，Z2=30 mm 和 Z3=50 mm，每条截面曲线

上测量 123 个点；叶盆和叶背区域纵截面线 X1、X2（叶

盆和叶背中间位置），每条截面曲线上测量 52 个点，如

图 10 所示。叶片轮廓精度由 HRSW–PONY 三坐标测

量机（CMM）测量，测量结果如图 11 所示。

从图 11（a）可以看出，整体叶盘轮廓误差精度为

（–0.01 mm，+0.03 mm） ，满足公差要求，表现出良好的

加工精度与质量。从图 11（b）可以看出，铣削与磨削

加工的接刀误差控制良好，接刀误差控制在 0.01 mm 以

内，说明铣磨组合加工工艺应用于整体叶盘全型面加工

具有可行性。

4.2　多主轴五轴阵列加工试验

为提升整体叶盘精加工效率，利用上述铣磨组合加

工工艺方案开展多主轴阵列加工技术研究，验证多主轴

阵列加工的可行性，设计矩形阵列加工试验平台如图

12 所示。其中，整体叶盘呈矩形八阵列布置，A 轴直驱 电机共两个，并排布置，每个直驱电机带动 4 个小型整

体叶盘实现 A 轴旋转，刀具端设计有 B 轴精密矩形摆

头，主要用于多轴联动数控机床 B 轴。在阵列机床上

与转台输出轴形成一一对应的关系，实现 8 个电主轴同

步摆动。在此基础上，搭建了双主轴矩形阵列整体叶盘

加工原理样机，并开展整体叶盘铣磨组合加工原理性试

验。

整体叶盘试件的双主轴加工效果如图 13 所示，选

取中间叶片的 3 条截面曲线测量轮廓精度，三坐标测量

结果如图 14 所示。

从图 14 可以看出整体叶盘叶片型面加工质量良

好，整体轮廓误差精度为（–0.01 mm，+0.04 mm） ，接刀

误差控制效果较好，同时两个试件表现出较好的一致

性，满足公差要求，验证了铣磨组合工艺方案用于整体

叶盘多主轴阵列加工的可行性，在保证加工精度的同时

可大幅度提升加工效率。

5　结论

（1）提出一种面向全型面精加工的整体叶盘铣磨

图 9　三连叶片加工效果

Fig.9　Three-rowed blade processing effect

图 10　叶片测量截面线

Fig.10　Blade measurement section line

三连叶片
接刀区域

Z
B

A
Y X

转台

摆头 摆头

转台

图 11　三连叶片测量结果

Fig.11　Measurement results of three-rowed blades

图 12　整体叶盘多主轴阵列加工试验平台

Fig.12　Multi-spindle machining test platform for blisk
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组合加工工艺，针对叶身型面的弱刚性零件特征采用磨

削加工工艺，针对叶根、流道区域刀具可达性差的特征

采用铣削加工工艺，通过控制磨削与铣削刀轨重合部位

的接刀误差实现全型面加工。

（2）开展了叶身型面磨削加工工艺研究，对圆环面

CBN 电镀砂轮结构进行建模，为磨削加工时刀具选型

提供依据。对比了叶片磨削加工 3 种走刀方式，通过试

验证实反向周磨加工方式在轮廓精度方面表现出更好

的加工效果，适用于叶身型面精加工。

（3）开展整体叶盘试件加工试验，验证了铣磨组合

加工工艺的可行性，通过优化刀具与工艺参数有效控制

接刀误差在 0.01 mm 以内，轮廓精度误差为（–0.01 mm，

+0.04 mm），表现出较好的加工质量。并验证了多主轴

整体叶盘阵列加工的可行性，在保证加工质量的同时可

大幅度提升加工效率。
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TC17 钛合金激光熔覆熔池实时监测算法研究*

李子帆 1，蔡振华 1，刘　琦 2，3，4，牛少鹏 5，邓春明 5，于子琳 6

（1. 武汉理工大学自动化学院，武汉 430070；
2. 中国航空制造技术研究院高能束流加工技术重点实验室，北京 100024；

3. 高能束流增量制造技术与装备北京市重点实验室，北京 100024；
4. 增材制造航空科技重点实验室，北京 100024；
5. 广东省科学院新材料研究所，广州 510651；

6. 武汉理工大学信息学院，武汉 430070）

[ 摘要 ]　航空发动机钛合金压气机叶片工作时，由于长时间高强度服役和异物损伤，叶片会发生变形、凹痕、磨损、裂

纹甚至断裂。激光熔覆技术因其热影响区小、沉积性能好、成形精度和自动化程度高，已经成为叶片修复的重要方法

之一。熔池几何特征是影响熔覆质量的关键因素，因此本文针对熔池实时监测，提出了一种基于图像处理的识别测

量算法。首先，通过图像掩膜提取 ROI 区域，再对 ROI 区域进行伽马变换、阈值二值化实现熔池区域的分割；然后计

算轮廓面积特征进行去噪；最后采用 AABB 包围盒对熔池的几何特征进行提取，实现了熔覆过程中熔池长宽的实时

监测。最终通过多参数正交试验，验证算法平均识别误差为 0.24 mm。

关键词：TC17 钛合金；激光熔覆；熔池监视；图像处理；工艺参数

Research on Real-Time Monitoring Algorithm of TC17 Titanium Alloy Laser 
Cladding Melting Pool

LI Zifan1, CAI Zhenhua1, LIU Qi2,3,4, NIU Shaopeng5, DENG Chunming5, YU Zilin6

(1. School of Automation, Wuhan University of Technology, Wuhan 430070, China;
2. Science and Technology on Power Beam Processes Laboratory, AVIC Manufacturing Technology Institute, Beijing 100024, China;
3. Beijing Key Laboratory of High Power Beam Additive Manufacturing Technology and Equipment, Beijing 100024, China;

4. Aeronautical Key Laboratory for Additive Manufacturing Technologies, Beijing 100024, China;
5. Institute of New Materials, Guangdong Academy of Sciences, Guangzhou 510651, China;

6. School of Information,Wuhan University of Technology, Wuhan 430070, China)

[ABSTRACT]　When the titanium alloy compressor blade of the aircraft engine works, due to the long period of high-
strength service and foreign body damage, the blade will deform, dent, wear, crack and even break. Laser cladding 
technology has become one of the important methods of blade repair due to its small heat affected zone, good deposition 
performance, high forming accuracy and high degree of automation. The geometric characteristics of the melt pool are the 
key factors affecting the quality of the cladding, so this paper proposes an identification measurement algorithm based on 
image processing for the real-time monitoring of the melt pool. First of all, the ROI region is extracted by the image mask, 
and then the gamma transform is performed on ROI region, the threshold bination is valued to realize the segmentation 
of the melt pool area, the contour area feature is calculated for denoising, and finally the AABB enveloping box is used to 
extract the geometric characteristics of the molten pool, which realizes the real-time monitoring of the length and width 

* 基金项目：航空科学基金（2019ZE025001）；国防基础科研计划（JCKY2019205A002）；北京市自然科学基金（3172042）。

引文格式：李子帆 , 蔡振华 , 刘琦 , 等 . TC17 钛合金激光熔覆熔池实时监测算法研究[J]. 航空制造技术 , 2024, 67(4): 110–117.
LI Zifan, CAI Zhenhua, LIU Qi, et al. Research on real-time monitoring algorithm of TC17 titanium alloy laser cladding 
melting pool[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2024, 67(4): 110–117.
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航空发动机压气机叶片作为发动机的核心零件，承

担着压缩空气为燃烧室提供高压空气的重要工作。在

飞机服役的过程中，叶片长时间工作在高速、高强度的

极端工作环境。随着航空发动机推重比不断提高，压气

机部位承受的压力提升，直接增加了叶片发生变形、裂

纹甚至断裂的几率 [1]。因此为了保证发动机的正常运

转，需要定期对叶片进行检查，对受损叶片进行更换或修

复。TC17 钛合金最高工作温度为 427 ℃，具有强度高、韧

性好等特点，广泛应用于航空发动机压气机核心组件 [2]。

统计数据显示，全新叶片在经过 3500 h 工作后需要进

行检查，叶片更换的成本为叶片修补的 5 倍，而修补后

的叶片可以继续工作 3000 h，因此修复受损叶片是一种

更具经济效益的方法 [3]。

目前主要的航空零件表面修复方式有氩弧焊、激光

熔覆、电子束焊、线性摩擦焊等 [4]。氩弧焊成形精度较低、

热影响区大，难以满足航空发动机叶片的型面精度和高

强度要求。激光熔覆技术通过小激光光斑准确控制热

输入，适用于修复各类结构复杂的零件，具有组织致密、

形变小、柔性好，以及便于集成等特点，是航空发动机叶

片高质量、高效率修复的趋势之一 [5]。激光熔覆过程的

特征实时监测是激光熔覆智能化的关键途径 [6–8]。在现

代制造技术中，对产品的质量控制往往通过生产过程的

实时监测，而不是对加工完的产品逐个进行检测以及补

偿处理 [9]。因此为了保证激光熔覆的质量，发挥其技术

优势，需要对激光熔覆过程进行特征监测。

近年来，随着对激光熔覆实时监测需求的不断增长

以及信息采集技术的发展，国内外对其研究不断发展。

Thompson 等 [10] 提出了基于光束同轴成像的激光沉积

监测系统，通过摄像头以及窄带滤波器采集图像，探究

激光功率对激光沉积过程的影响。Wirth 等 [11] 利用高

速摄像机监测激光熔覆过程中，熔池表面粒子的运动轨

迹，提出粒子流动趋势与工艺参数有密切的相关性。顾

振杰等 [12] 研发了一套熔池光谱实时监测系统，通过固

定在激光发射器上的光谱仪采集光谱信号，研究等离

子体对激光能量传输以及熔覆成形质量的影响规律。

Muvvala 等 [13] 通过单点单色测温计对熔覆时的热循环

过程进行在线监测，发现缓慢的热循环会导致熔覆体强

度的降低。

激光熔覆熔池指通过激光的能量使同步送进的金

属粉末加热至熔化，并在基板上形成熔化的液态金属区

域 [14]。熔池的质量是熔覆质量和工艺变量之间的重要

因素，熔池几何特征变化的实时监测对熔覆工艺分析具

有重要意义 [15]，但由于激光熔覆过程中的熔池是移动

且熔凝动态变化，并且存在高亮热辐射以及大量飞溅粉

末，难以实时准确获得熔池形态以及尺寸 [16–17]。因此利

用高速图像采集技术和图像处理算法，对熔池的几何形

态以及尺寸进行实时监测已经成为应用研究热点。本

文以 TC17 钛合金为研究对象提出了一种基于图像处

理的熔池几何实时监测方法，针对熔池图像高亮的特

性，通过非线性变换增强对比度，再采用图像分割、图像

去噪等算法对熔池区域进行提取，最后通过 AABB 包围

框对熔池长宽进行实时监测，实现激光熔覆过程熔池实

时监测的目标。

1　试验及方法

1.1　试验材料和设备

本文在侧向送粉激光熔化沉积平台开展激光修复

试验，如图 1 所示。平台包括 1 台 DPSF 粉末进料器、

ABB 机械手和海富 HCFS–3000 激光器。激光器通过

光纤连接中科四象 ZKSX–100TC 设备，激光头通过转

接工装安装在机械手上，激光器最大功率 2000 W。激

图 1　大功率激光熔化沉积平台

Fig.1　High power laser melting deposition platform

送粉管

辅助灯源

激光器

CCD相机

of the molten pool during the cladding process. Finally, through the multi-parameter orthogonal experiment, the average 
recognition error of the verification algorithm is 0.24 mm.
Keywords: TC17 titanium alloy; Laser cladding; Molten pool monitoring; Image processing; Process parameters
DOI： 10.16080/j.issn1671-833x.2024.04.110
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大功率激光

侧向送粉管

激光沉积区

保护气体及
TC17粉末

同轴CCD监测器

数据处理平台

TC17锻件基材

光器集成在 ABB 机械手主机箱，通过机械手程序控制

激光器的开关，试验基材采用 TC17 钛合金，试验过程

如图 2 所示。钛合金粉末和保护气体沿侧向送粉管向

基材进行输送，激光沿基材的顶面进行扫描，CCD 相机

通过激光器中的反射平台对熔池进行同轴数据采集，并

由数据处理平台对图像帧进行处理。

1.2　图像处理算法流程

由于激光熔覆过程中图像整体灰度值偏高，且有粉

末飞溅形成的噪点，因此需要设计合适的图像处理算法

才能对熔池的特征信息进行提取。本研究以 TC17 钛

合金材料为研究对象，对于 CCD 相机采集得到的熔覆

区域视频流，借助 OpenCV 开源计算机视觉库对熔池几

何特征进行识别，算法流程如下。

（1）通过掩膜获得 ROI 区域。

在激光熔覆过程中，工业灰度相机采用与熔覆激光

同轴的光路对熔覆区域进行观测。为了避免图像无关

区域的干扰，提高识别的准确率和速度，本文通过选取

480×640 像素的 Mask 掩膜对图像进行逻辑“与”操作，

提取熔池及其周边图像。

（2）基于伽马变换的图像增强。

由于熔池处和熔池周边的灰度值差距较小，进行阈

值分割时鲁棒性和效果会较差，因此需要对熔池图像进

行增强，以提高熔池区域的对比度。基础图像增强方法

主要基于线性变换或者非线性变换，线性增强能够从全

局提升或降低图像的整体灰度，但无法根据图像灰度的

空间分布针对目标物体进行局部增强。因此本文采用

非线性图像增强算法对高亮熔池区域进行增强。伽马

变换是一种简单有效的非线性图像增强算法，对于整体

过暗或者过亮的场景，能够增强其对比度 [18–19]。对于输

入的 1 张灰度图像，首先进行归一化，将每个像素点的

灰度值除以 255，再对每个像素的灰度值进行伽马变换。

伽马变换的数学表达式为

O（r，c）= I（r，c）γ，0 ≤ r<H，0 ≤ c ≤ W1� （1）
式中，H 和 W1 为图像的高度和宽度；r 和 c 为图像的行

数和列数；O 为输出图像；I 为输入图像；γ 为伽马变换

的参数。取 0< γ <1 时，伽马变换可以增强对比度，使较

暗的 ROI 区域更加明显；取 γ = 0 时，图像不发生改变；

取 γ >1 时，可以通过降低对比度来提取较亮的 ROI 区
域 [20]。

本文的 ROI 区域为高亮的熔池区域，如图 3 所示。

在灰度直方图中体现为灰度值较大的红色框选区域，选

取 γ =1，2，3 进行试验，可以发现，随着 γ 变大，红色框选

区域的灰度值相较于其他像素灰度值差距变大，即蓝色

箭头长度变大，熔池相对于背景更加明显，更易于分割。

通过试验，本文最终选取 γ =3 作为伽马变换的参数。

（3）基于阈值分割的熔池提取。

阈值分割作为常见的图像处理算法，因其结构简

单，性能稳定，被广泛应用于图像分割场景 [21]。其作用

对象为灰度图，适用于分割目标与背景灰度值有明显差

异的情况。其基本原理为：通过设置灰度阈值，将整张

图片的像素点分为两类，将灰度大于该阈值的像素设为

白色，将灰度小于该阈值的区域设置为黑色 [22]。

在本文中，通过伽马变换增加熔池区域与背景区域

的灰度差，使阈值选取范围更大，根据图 3（c）可以观

图 3　不同参数伽马变换结果及直方图

Fig.3　Different gamma parameter transform results and histograms

图 2　激光熔覆示意图

Fig.2　Schematic diagram of laser cladding
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粉末飞溅

无关高亮背景

目标熔池区域

（a） 阈值=150

（b） 阈值=175 （c） 阈值=200

察发现，熔池区域灰度值集中在 200~225 之间；非熔池

区域灰度值集中于 0~150 之间。因此本文分别将阈值

设置为 150、175、200，阈值分割效果如图 4 及表 1 所示。

阈值选取为在 150、175 时，存在欠分割现象，高亮粉末

或者背景未能被完整分割，熔池识别精度低于 90% ；阈

值选取在 200 时，能将熔池区域轮廓较为完整地分割

开，熔池精度达到 96.8%，因此，本研究阈值分割参数选

取为 200。
（4）基于连通域轮廓面积的点云去噪。

激光熔覆过程中，除了熔池外，基板上也会残留有

高热高亮的非熔池区域，因此分割后的二值图像可能存

在冗余的离散非熔池区域，会对熔池几何特征的提取造

成干扰。本文通过查找每个连通域的轮廓，并计算其面

积，来筛选熔池区域以及非熔池区域。

轮廓提取采用编码的思想，给属于不同层级的边界

赋予不同的值。具体思路如下：首先对图像的每一行进

行遍历，f（i，j）表示图像第 i 行、第 j 列的像素值，当像

素值符合以下条件之一时终止。

a. f（i，j–1）= 0，f（i，j）=1，则定义 f（i，j）为外边

界的起始点；

b. f（i，j）=1，f（i，j+1）=0，则定义 f（i，j）为孔边

界的起始点。

然后从起始点开始，对边界上的元素进行标记，初

始标识符 NBD =1，每当接触到新边界加 NBD 加 1 ；若

图 5　熔池面积统计

Fig.5　Statistics of molten pool area

图 6　轮廓图

Fig.6　Contour image
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表 2　大功率激光熔化沉积平台主要参数

Table 2　Main parameters of high-power laser melting 
deposition platform

硬件参数 参考值

激光功率 P/W 500、1000、1500

激光斑点直径 Dl /mm 2~4

激光波长 λ/nm 1080

粉末直径 Dw/ μm 89~181

激光扫描速度 Sl /（mm·s–1） 5、10、15

粉末送进速率 Sw/（g·min–1） 3.3、6.6、10

层厚度 T/μm 400~600

激光类型 光纤激光

气氛环境 Ar

基材 钛合金基板

图 4　阈值分割图

Fig.4　Threshold segmentation image

表 1　不同阈值下的熔池分割精度

Table 1　Proportion of molten pool at different thresholds

阈值 150 175 200

熔池分割精度 /% 65.3 85.4 96.8

f（i，j）=1，f（i，j+1）=0，则将 f（i，j）定义为 –NBD，即

边界终止点，确定图像层级关系后，计算得到轮廓面积，

并以此为判断条件，去除面积较小的轮廓。

影响连通域面积的大小的主要因素为线能量密

度，即单位时间内单位长度吸收的能量大小，本文依据

表 2 中试验环境可控的激光功率、扫描速度和送粉速

度 3 个变量设计了 27 组试验，用于统计熔池连通域面

积的大小。熔池像素面积结果如图 5 所示，其中熔池

最小面积为 410 pixel2，最大面积为 494 pixel2，平均面

积为 454 pixel2，而无关非熔池区域的平均面积为 100 
pixel2，因此本文将 400 pixel2 作为面积临界值，只保留

面积大于 400 pixel2 的连通域轮廓（图 6）。
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熔池轮廓
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（5）熔池尺寸提取。

熔池的几何特征尺寸参数如图 7 所示，熔池整体呈

椭圆状。其中，x 为熔池扫描方向；L 为熔池的长度；W2

为熔池的宽度。

本研究通过获取熔池轮廓的 AABB 包围矩，对熔池

几何信息进行提取。包围盒是一种针对二值图像白色

区域分布范围的提取算法，其基本原理为使用结构简单

的几何体去拟合目标物体的范围。如图 8 所示，AABB
包围盒即为轮廓垂直边界的最小矩形，边长与图像的上

下边界平行，

可以发现，熔池的宽度可以由包围框的高直接得

到。如图 9 所示，由于强光反射以及粉尘的干扰，熔池

尾部的一侧有时会出现类似于拖尾的误检测现象，所以

熔池的长度不能简单通过包围框的宽得到。本文将测

量的轮廓包围盒竖直中点 A、B 之间的距离作为熔池的

长度。

2　试验验证

激光熔覆致密度和表面质量与熔池状态息息相关，

而工艺参数决定了熔池区域的几何外形以及波动幅度。

为了更全面地验证基于 TC17 钛合金的熔池几何监测

算法的精度，试验探究了不同工艺参数下熔池长度和宽

度的识别误差。

对熔池形态变化占主导地位的工艺参数有扫描速

度、送粉速度、激光功率等。本文通过上述熔池识别监

测算法，依据表 3 中的试验参数，设计了 3×3×3 组正

交试验，对熔池识别算法的精度进行验证，并分析工艺

参数对熔池长度和宽度特征识别精度的影响。本文通

过对比算法识别值与实际测量值对算法精度进行验证，

如图 10 所示，熔池平均宽度可以通过使用游标卡尺对

熔道宽度进行多次测量取平均值得到，而激光熔覆过程

中的熔池的长度由于熔覆材料的不断堆叠无法进行测

量。因此本文将熔道末端圆斑的长度作为熔池长度测

量值，并将与算法识别得到的熔道末端时的熔池长度作

为识别结果。

图 11 展示了熔池实时监测算法在不同工艺参数下

的激光熔覆过程中的识别截图（图像右下角分别标注

了激光功率、扫描速度以及送粉速度）。表 4 记录了不

同工艺参数下识别算法得到的熔池平均宽度和熔覆过

程结束时刻的熔池长度，并以实际测量得到数据作为

对照。

分析表 4 可以发现，在本试验变量控制区间内，激

光功率为影响熔池宽度和长度识别精度的主要因素，激

光作为激光熔覆过程的主要能量来源，激光功率与能量

密度成正相关，更大的激光功率会使熔池散发出更强

烈、更不稳定的光，将直接导致熔池长度和宽度识别精

度降低。试验中，激光功率在 500 W、1000 W、1500 W

图 8　AABB 包围框

Fig.8　AABB bounding box

图 9　熔池长度优化

Fig.9　Melt pool length optimization

表 3　试验参数

Table 3　Experimental parameters

参数 参数值

激光功率 /W 500 1000 1500

扫描速度 /（mm·s–1） 5 10 15

送粉速度 /（g·min–1） 3.3 6.6 10

图 10　熔池几何参数测量示意图

Fig.10　Schematic diagram of measurement of molten pool 
geometry parameters

熔池宽度 末端熔池长度

10 mm

图 7　熔池尺寸示意图

Fig.7　Schematic diagram of molten pool size

A B
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时的熔池平均误差分别为 0.12 mm、0.26 mm、0.36 mm ；

扫描速度是影响熔池识别精度的次要因素，随着扫描

速度的提升，熔池在基板上的移动速度提升，熔池稳定

性降低，导致熔池识别的精度降低。试验中，扫描速度

在 5 mm/s、10 mm/s、15 mm/s 时熔池的平均误差分别为

0.22 mm、0.26 mm、0.28 mm ；而送粉速度对熔池识别的

精度没有直接影响。

试验结果表明，本文提出的熔池几何监视算法整

体平均误差为 0.24 mm，最大误差为 0.48 mm，最小误

差为 0.06 mm，识别速度 0.04 s/ 帧，能够达到实时的目

标监测。

3　结论

本研究面向激光熔覆 TC17 钛合金材料，提出了基

于图像处理的熔池几何特征识别算法，并在不同的试验

参数环境下，对算法的性能进行验证分析，得出如下结

论。

（1）激光熔覆同轴监测算法是通过图像掩膜提取

熔池附近图像，伽马变换进行非线性变换提高对比度，

二值化对熔池图像进行分割，依据飞溅粉末和熔池的连

通域面积特征实现噪点去除，获得熔池本身图像和长宽

值。

（2）针对熔池图像区整体灰度值偏高，熔池区域视

觉场景的区分度较低的的问题，采用 γ = 3 的伽马变换

能够使熔池区域灰度值更易分离，配合阈值为 200 的二

值化分割，可以较完整地提取图像中的熔池区域。

（3）TC17 钛合金在本文试验参数范围内，熔池连

通域面积在 400 pixel2 以上，非熔池连通域面积在 100 
pixel2 左右，连通域面积可作为判决条件实现非熔池区

域的区分识别特征，实现去噪功能。

（4）同轴 CCD 监测熔道末端熔池长宽的算法误差

范围为 0.06~0.48 mm；平均误差为 0.24 mm；识别速度

达到 0.04 s/ 帧，可以满足熔池监测的精确性和实时性要

求。
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纤维复合材料具有比强度和比模量高、抗疲劳、耐

腐蚀和易于设计等优良特性，在航空、航天等领域得到

了广泛应用 [1]。鉴于复合材料加筋板承载效率高的特

点，目前波音和空客等机型都使用了大量的复合材料加

筋板来提高飞机竞争力 [2]。

复合材料加筋板在受到低速冲击后压缩强度降低

明显，甚至可以降低到原性能的 40% 左右 [3]。筋条与

蒙皮之间的界面脱胶也成为复合材料加筋板的主要失

效形式之一 [4]。缝合技术是一种增强纤维复材连接界

面的新技术，不但可以提高层间性能和冲击韧性，而且

能有效地防止分层扩展 [5]。但是，缝合复合材料的性能

分析与优化一直是工程应用中的技术难点。国内外学

者对缝合复合材料进行了大量的研究，Suh 等 [6] 通过

试验分别研究了未缝合、部分缝合和全缝合加筋板的低

速冲击后的压缩性能；Aymerich 等 [7] 通过试验分析了

冲击载荷作用下缝合复合材料的失效机理；程小全等 [8]

指出了缝合工艺对于缝合层合板的低速冲击损伤面积

有抑制作用；文立伟等 [9–10] 对缝合增强复合材料层合板

层间性能进行了研究。

本文利用 ABAQUS 有限元软件，基于内聚力模型

（Cohesive zone model，CZM）和粘接元的有限元方法，

对无损伤缝合复合材料加筋板和含损伤缝合复合材料

加筋板进行轴压特性分析。通过对比有限元结果与试

验值，验证了有限元分析方法的可靠性。

缝合复合材料 T 型加强板强度仿真研究

何周理，黄龙辉
（中国商飞上海飞机设计研究院，上海 201210）

[ 摘要 ]　为提高复合材料筋条与蒙皮的连接界面强度，局部缝合技术是一种有效的方法。分别对无损伤缝合加筋板

和含冲击损伤缝合加筋板采用内聚力模型模拟界面层、粘接元模拟缝合进行有限元建模（FEM）计算分析，并与轴压

试验结果进行对比。两组试验结果与有限元计算分析结果偏差均不大于 8.5%，表明采用有限元模拟界面层和缝线

的方法是可行的；试验结果和有限元计算结果显示，当蒙皮与筋条尚未发生剥离的情况下，缝合对复合材料加筋板

的压缩承载能力影响不显著。

关键词：复合材料；缝合；冲击损伤；压缩强度；有限元模拟

Simulation Study on Strength of Stitched Composite T-Stiffener Panels

HE Zhouli, HUANG Longhui
(COMAC Shanghai Aircraft Design and Research Institute, Shanghai 201210, China)

[ABSTRACT]　In order to improve the interface strength between composite ribs and skin, stitching is an effective method. 
Finite element model (FEM) analysis and axial compression test were carried out on the non damage stitched stiffened panel 
and the impact damage stitched stiffened panel. The cohesive zone model was used to simulate the interface and the bonding 
element was used to simulate the stitching for FEM analysis. The deviation between the test results and FEM results is no 
more than 8.5%, which shows that the FEM of cohesive model and bonding element is feasible. The test results and the FEM 
results both show that the stitching has no significant effect on the compressive capacity of composite stiffened panel.
Keywords: Composite material; Stitching; Impact damage; Compression strength; Finite element simulation
DOI： 10.16080/j.issn1671-833x.2024.04.118

引文格式：何周理 , 黄龙辉 . 缝合复合材料 T 型加强板强度仿真研究[J]. 航空制造技术 , 2024, 67(4): 118–122, 131.
HE Zhouli, HUANG Longhui. Simulation study on strength of stitched composite T-stiffener panels[J]. Aeronautical 
Manufacturing Technology, 2024, 67(4): 118–122, 131.
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1　有限元分析

1.1　分析对象及尺寸

分析对象为缝合复合材料 T 型加筋板，蒙皮和 T
型筋条均由 T300/QY9512（单向带）铺成，单层厚度为

0.15 mm。对蒙皮与筋条搭接区进行缝合，缝线为芳纶

纤维（规格：Kevlar–29），采用改进的锁式缝合，缝针垂

直缝合表面，针距和行距均为 5 mm。

整个复材加强板尺寸长 300 mm、宽 308 mm，筋条

间距为 77 mm，如图 1 所示；T 型筋条的缘条宽 20 mm、

腹板高 22 mm，如图 2 所示。蒙皮铺层顺序为 [45/0/–45/
45/0/45/90/–45/0/–45/90/45/0/45/–45/0/45]，共 17 层；筋

条铺层顺序为 [45/–45/0/0/–45/0/45/0/0/90]S，共 20 层。

试验中使用两种材料的加筋板，一种为无损伤复合

材料加筋板，另一种为含损伤复合材料加筋板，分别进

行轴压强度分析。

1.2　无损伤缝合加筋板模型

基于无损伤缝合加筋板的对称性，选取一半模型进

行分析。将蒙皮、筋条简化为 S4R 壳单元。单向带 T300/
QY9512 的材料性能为：E1=135.4 GPa，E2=9.84 GPa，
G12=5.93 GPa，ν1=0.34（其中，E1、E2 为杨氏模量；G12 为

剪切模量；ν1 为泊松比）。为保证加筋板端头区域不被

压坏，在端头 15 mm 范围内不考虑损伤，不引入破坏准

则。加筋板其他区域则引入 Hashin 准则 [11]，用来模拟

层内损伤。应用 Hashin 准则所需要的复合材料 T300/
QY9512 的强度指标为：Xt =1464.2 MPa，Xc =1188.4 MPa，
Yt =77.6 MPa，Yc = 208 MPa，S = 97 MPa（其中，Xt 和 Xc

为纤维方向的拉伸和压缩强度；Yt 和 Yc 为横向拉伸和

压缩强度；S 为剪切强度）。

采用内聚力模型来模拟蒙皮与筋条界面，本文采

用双线性内聚力，如图 3 所示 [12]。内聚层采用六面体

COH3D8 单元，厚度为 0.1 mm，通过 Tie 功能将上下表面

分别与筋条、蒙皮连接。内聚层的参数如下：E33=1000 
GPa，G13=G23=1000 GPa，tn

0=49 MPa，ts
0=44.4 MPa，

tt
0=56.5 MPa，GⅠC=0.317 N/mm，GⅡC=GⅢC=0.555 N/mm，

BK 准则系数 η =2（其中，E33 为法向模量；G13 和 G23 为

剪切模量；tn
0、ts

0、tt
0 是 3 个方向的强度；GⅠC、GⅡC、GⅢC

为能量释放率）。

采用粘接元模拟缝线，缝线性能参考 Kevlar 材料

性能，粘接元参数定义如下：tn
0=676 MPa，ts

0=405 MPa，
tt

0=405 MPa，损伤扩展采用基于位移的线性退化规律模

拟，其破坏位移为 0.9 mm。

有限元分析轴压强度时，对加筋板边界 A 所有节点

约束 3 个转动和一个 Z 方向平动的自由度；对称边界 D
处 U2=UR1=UR3=0 ；边界 B 为自由边；边界 C 约束 3

个转动自由度，并施加均匀压缩位移载荷，最后通过支

反力推算得到相应位移时的外载荷。图 4（a）为无损

局部缝合加筋板模型的网格划分。

1.3　含损伤缝合加筋板模型

含损伤加筋板模型与无损伤加筋板模型试验基本

一致，唯一的区别就是在中心位置用圆孔来等效冲击损

伤 [13]。后续试验件冲击后出现穿透损伤，经无损检测

损伤后出现近似为直径 25 mm 的圆孔。因此，在原四

筋条壁板的几何中心建立一个直径为 25 mm 的圆形孔

来模拟冲击后的损伤情况。为节约计算时间，将圆形孔

图 1　缝合复合材料 T 型加强板平面尺寸（mm）

Fig.1　Plane dimension of T-shaped reinforced structure (mm)

图 2　T 型筋条截面尺寸（mm）

Fig.2　Section size of T-shaped reinforced structure (mm)

图 3　内聚力双线性本构模型 [12]

Fig.3　Bilinear constitutive model of cohesion[12]
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周围网格进行细化。图 4（b）为含冲击损伤壁板模型

网格划分。

2　有限元结果

2.1　无损缝合加筋壁板分析结果

在 C 端施加 100 kN 的压缩载荷，对模型进行初始

屈曲模态分析。结果如图 5 所示，得到一阶屈曲特征值

为 2.290，初始屈曲载荷为 458.0 kN。

将所得到的第一阶模态的横向位移值作为初始扰动

加入到 T 型壁板轴压承载分析中，重新进行求解，扰动系

数取 0.01[14]。对模型施加轴向压缩载荷后，得到加筋板

整体位移 –载荷曲线如图 6所示。当位移为 1.827 mm时，

达到最大压缩载荷 262.1 kN；当加载位移继续增加，加

筋板的承载能力快速降低，表示加筋板已破坏并失去承

载能力，即无损局部缝合壁板的破坏载荷为 262.1 kN，

那么原四筋条壁板的破坏载荷为 524.2 kN。由特征值

屈曲计算分析可知，当位移加载到 1.530 mm 时，轴压

壁板出现第一阶屈曲模态，而壁板出现破坏时的位移为

1.827 mm，表明壁板先出现整体屈曲后再丧失承载能

力，即破坏模式为整体屈曲破坏。

图 7 为无损缝合加筋板达到最大承载载荷时，内聚

力层的刚度折减图。可以看出当加筋板达到最大承载

载荷时，内聚力层未出现较大面积损伤，说明在蒙皮与

筋条脱胶前，加筋板已被压缩破坏，与后续试验观察结

果相符。

2.2　含损伤局部缝合加筋壁板结果分析

与无损伤局部缝合加筋板相同，在 C 端施加 100 kN
的压缩载荷，对含损伤局部缝合模型进行初始屈曲模态

分析。结果如图 8 所示，得到一阶屈曲特征值为 2.331，
加筋板初始屈曲载荷为 466.2 kN。

将所得第一阶模态的横向位移值作为初始扰动加

图 4　局部缝合加筋板网格划分

Fig.4　FEM mesh for stitched stiffened panel

图 5　无损局部缝合加筋板一阶屈曲模态

Fig.5　First bucking for stitched stiffened panel without damage

图 6　无损局部缝合加筋壁板位移 – 载荷曲线

Fig.6　Displacement–load curve for the stitched stiffened panel 
without damage

　　注：A、B、C、D 表示边界。

图 7　无损缝合加筋板内聚力层刚度折减图

Fig.7　Stiffness reduction of cohesive layer of stitched stiffened panel 
without damage
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（a）无损伤加筋板

（b）含冲击损伤加筋板
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入到 T 型壁板轴压承载分析中，重新进行求解，扰动系

数取 0.01[14]。对模型施加轴向压缩载荷后，得到的加筋

板整体位移 – 载荷曲线如图 9 所示。由含冲击损伤局

部缝合加筋板位移–载荷曲线可知，当位移加载到1.260 
mm 时，结构达到最大承载载荷 174.7 kN，在此之后加筋

壁板的承载能力迅速下降，认为结构破坏载荷为 174.7 
kN，则原四筋条壁板的破坏载荷为 349.4 kN。由特征值

屈曲计算分析可知，当位移加载到 1.569 mm 时，轴压壁

板出现第一阶屈曲模态。可知轴压壁板在开始屈曲前

就已经丧失承载能力，结构的破坏形式为静压缩破坏。

图 10 为缝合轴压壁板达到最大承载载荷时，内聚

力层的刚度折减图。可以看出当加筋板达到最大承载

载荷时，内聚力层未出现较大面积损伤，说明在蒙皮与

筋条脱胶前，壁板已经压缩破坏，与试验结果相符。

3　试验分析

3.1　压缩试验介绍

试验件分两组，每组 5 件。第 1 组为无损伤复合材

料加筋板试验件，将试验件放在型号为 YY200A 的压缩

试验机上进行轴向压缩试验。第 2 组为含损伤复合材

料加筋板试验件，首先按照落锤冲击试验标准 ASTM–
D7136 冲击试验件中心，冲头直径为 25.4 mm，冲击能

量为 55 J，并采用防二次冲击装置进行保护；冲击后，目

视检测试件表面的损伤程度（包括凹坑深度、纤维劈裂

长度等），然后用超声 C 扫描仪检测试件的内部损伤；最

后进行轴向压缩试验。以每组试验的平均值作为最终

测试结果。

分别在两组试验件的蒙皮和筋条相关位置布置应变

片。无损伤试验件的应变片如图 11 所示，有损伤试验件

相对无损伤试验件缺少 18（47）号应变片。将试验件夹

持在压缩试验设备上，调整试验压心，使试验机的中心线

与试验件的形心轴对齐，以保证试验件受到纯轴向压缩

载荷。从顶部施加压缩位移，直至试验件压缩破坏。

3.2　压缩试验结果

无损伤试验件与含损失试验件的轴压试验破坏载

荷结果见表 1 所示。

将无损伤缝合复合材料加筋板的试验数据值进行

平均，得到的载荷 – 应变曲线如图 12 所示，压缩载荷小

图 8　含冲击损伤局部缝合加筋板的一阶屈曲模态

Fig.8　First bucking for the stitched stiffened panel with damage

图 9　含冲击损伤局部缝合加筋板位移 – 载荷曲线

Fig.9　Displacement–load curve for the stitched stiffened panel 
with damage

　　注：A、B、C、D 表示边界。

图 10　含冲击损伤局部缝合加筋板内聚力层刚度折减图

Fig.10　Stiffness reduction of cohesive layer of stitched stiffened 
panel with damage

　　注：■代表应变片。

图 11　试验件几何尺寸及应变片（mm）

Fig.11　Composite stiffened panel size and strain gauge (mm)

表 1　压缩试验破坏载荷

                    Table 1　Failure load of compression test        kN

有无损伤 件号 1 件号 2 件号 3 件号 4 件号 5 平均

无损伤 524 533 547 518 534 531

含损伤 381 382 378 384 381 381
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于 440 kN 时，应变随着载荷的增加而线性增加；当载荷

超过 440 kN 后，部分应变片的载荷 – 应变曲线呈现非

线性特征，表明加筋板在 440 kN 后出现局部屈曲现象；

随着载荷的继续增加，局部屈曲越严重，最终导致加筋

板出现整体屈曲而破坏。最终破坏载荷为 531 kN，破

坏模式表现为整体屈曲破坏。

有限元分析得到初始屈曲载荷 458 kN，相对于试验

结果 440 kN 的误差为 4.09% ；有限元分析得到破坏载

荷 524.2 kN，相对于试验结果 531 kN 的误差为 1.28%，

有限元分析与试验结果误差较小。

对含损伤缝合复合材料加筋板的试验数据值进行

平均，得到的试验载荷 – 应变曲线如图 13 所示，载荷 –
应变曲线一直保持线性特征，即试验件没有出现整体屈

曲破坏，试验件的最终破坏模式表现为静压缩破坏（图

14），破坏模式与有限元分析结果一致，其最终破坏载荷

为 381 kN，相对于无损伤缝合复合材料加筋板的压缩

承载性能降低约 28%。

有限元分析得到破坏载荷 349.4 kN，相对于试验结

果 381 kN 的误差为 8.3%，有限元分析与试验结果误差

较小。

4　结论

（1）有限元仿真得到的无损伤加筋板初始屈曲载

荷与试验测试值误差小于 5%，表明有限元法对局部缝

合加筋板初始屈曲分析的有效性，可通过有限元预测加

筋壁板的屈曲载荷；有限元分析与试验结果显示的初始

屈曲及最终破坏形式一致。

（2）通过内聚力模型模拟界面层、粘接元模拟缝线

的有限元方法，计算得到的加筋壁板的最终压缩承载能

力结果与试验值误差小于 8.5%，表明有限元法对无损局

部缝合及有损局部缝合加筋板承载能力分析的有效性。

（3）冲击损伤对复合材料加筋板的压缩承载能力

影响较大，有限元计算和试验结果表明，含损伤（冲击能

图 13　含冲击损伤加筋板的载荷 – 应变曲线

Fig.13　Load–strain curve for the stiffened panel with damage

量 55 J）缝合加筋板的压缩性能相对无损伤缝合加筋板

的承载性能降低约 28%。

（4）对于局部缝合加筋壁达到轴压破坏载荷时，其

蒙皮与筋条尚未发生剥离的情况，缝合对结构的压缩承

载能力影响较小。
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基于三维粗糙度的多向 CFRP 铣削加工刀具

切入角度的优化方法研究*

刘聪乐，任军学，张雅莉，史恺宁
（西北工业大学航空发动机高性能制造工业和信息化部重点实验室，西安 710072）

[ 摘要 ]　碳纤维增强复合材料（Carbon fiber reinforced plastic，CFRP）因其优良的力学性能，被广泛应用于航空航天领

域。CFRP 的应用在保证飞机刚度强度的前提下，有效地提高了飞行性能，减轻了飞机重量，从而达到了节能减排的目

的，提高了航空工业的经济效益。CFRP 属于典型的难加工材料，为了保证结构件在多个方向具有一定的承载能力，航

空发动机工业中一般采用 CFRP 多向铺层，这就使得材料的各向异性及不均匀性更为复杂。本文对 CFRP 单向层合板

和两种 CFRP 多向层合板的铣削加工断裂机制进行了分析，发现 CFRP 铣削加工时，不同的纤维方向角对断裂机制有

较大的影响从而导致了不同的表面质量。其中，弯曲断裂会导致表面质量急剧下降，应尽量避免，并且不同角度下的弯

曲断裂的表面质量也具有一定差异。基于此，提出了多向 CFRP 铣削加工时的刀具切入角度优化方法，并通过试验验

证了该方法的合理性，该方法可以有效提高某型号发动机的第一级复合材料风扇叶片的加工质量。

关键词：多向 CFRP；铣削加工；刀具切入角度优化；三维粗糙度；各向异性

Research on Optimization Method of Tool Cut-in Angle of Milling Multidirectional 
CFRP Based on Three-Dimensional Roughness

LIU Congle, REN Junxue, ZHANG Yali, SHI Kaining
(Key Laboratory of High Performance Manufacturing for Aero Engine, Ministry of Industry and Information Technology, 

Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China)

[ABSTRACT]　CFRP (carbon fiber reinforced plastic) is widely used in aerospace field because of its excellent 
mechanical properties. Under the premise of ensuring the stiffness and strength of the aircraft, the application of CFRP 
can effectively improve the flight performance and reduce the weight of the aircraft, so as to achieve the purpose of energy 
saving and emission reduction, and improve the economic benefits of the aviation industry. CFRP is a typical difficult-
to-machining material, and in order to ensure that the structure has load-bearing capacity in different directions, CFRP 
multidirectional lamination is generally used in the aero-engine industry, which makes the anisotropy and inhomogeneity of 
the material more complex. In this paper, the milling fracture mechanism of CFRP unidirectional laminates and two kinds 
of CFRP multidirectional laminates is analyzed, and it is found that different fiber direction angles have great influence on 
the fracture mechanism during CFRP milling, resulting in different surface quality. Among them, bending fracture will lead 
to a sharp decline in surface quality, which should be avoided as far as possible, and the surface quality of bending fracture 
at different angles is also different. Based on this, an optimization method of tool cut-in angle in multidirectional CFRP 
milling is proposed, and the rationality of this method is verified by experiments. This method can effectively improve the 
machining quality of the first-stage composite fan blade of a certain engine.
Keywords: Multidirectional CFRP; Milling; Tool cut-in angle optimization; 3D roughness; Anisotropy
DOI： 10.16080/j.issn1671-833x.2024.04.123
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随着航空制造业的快速发展，其零部件在形状结

构、质量精度、体积重量等方面提出了更高的要求。为

满足新形势下的特殊发展需求，复合材料零件已在现代

战机、大型客机、大型直升机等航空领域广泛应用，复合

材料风扇叶片就是其中非常具有代表性的零件。该零

件重量轻，机加工材料去除率低，其品质特征直接关系

着航空发动机的服役性能及飞行安全，属关键构件。

目前，复合材料风扇叶片大多使用树脂基的碳纤维

增强复合材料（Carbon fiber reinforced plastic，CFRP）。
相比金属材料，CFRP 具有更优秀的力学性能。随着航

空工业对材料性能的要求不断提高，CFRP 结构件已经

逐步由次承力结构件转变为主承力结构件。可以预见，

在未来航空航天的发展过程中，CFRP 的应用会更加广

泛 [1–3]。但在复合材料零件制作过程中，受成形工艺的

制约，无法预留出用于装配的孔、槽等特征，需要对结构

件进行二次加工 [4]。CFRP 具有各向异性和非均匀性，

其硬度高、导热性差、纤维与树脂性能差别较大，属于典

型的难加工材料 [5]。

由于 CFRP 具有各向异性，在铣削过程中随刀具切

入角度的变化，材料的断裂形式会发生变化，较为常见

的断裂形式有剪切断裂、弯曲断裂、层间分离，不同的断

裂形式获得的表面质量差别会非常大。为保证结构件

在多个方向都具有一定的承载能力，航空工业中一般采

用 CFRP 多向铺层，这就使得材料的各向异性以及不均

匀性更为复杂。因此，如何优化铣削 CFRP 的刀具切入

角度，成为了某型号发动机第一级风扇叶片在铣削过程

中急需解决的问题。

目前，针对各向异性对铣削加工性能的影响规律已

有一些研究。Henerichs[6] 和 Voss[7] 等针对各向异性对

表面质量的影响规律进行了研究，并进行了工艺参数优

化，一致认为剪切断裂可以获得较好的表面质量。Wang
等 [8] 通过侧铣不同方向的 CFRP 单向层合板，研究各向

异性对加工缺陷的影响，研究表明，纤维方向角在小于

90°时易产生毛刺损伤，在大于 90°易发生纤维拔出情况，

而毛刺可以通过后序工艺消除，但纤维拔出无法修补。

Chen[9]、Li[10] 和秦旭达 [11] 等研究了各向异性对铣削加

工切削力的影响规律。其中，Chen[9] 将切削力模型分为

3 个部分： 0°~90° ； 90°~180° ； 0°，最终建立了考虑材料

各向异性的切削力模型。除铣削外，还有部分学者研究

了各向异性对其他工艺加工性能的影响规律。陈文成

等 [12] 使用 Abaqus 软件仿真的方式研究了各向异性对

钻削孔壁质量和温度的影响规律。娄帅伟 [13] 和马付建

等 [14] 分别研究了各向异性对磨削加工性能和超声磨削

加工性能的影响规律。

综上所述，部分学者针对 CFRP 各向异性对加工

性能的影响进行了研究。但是，现有的研究主要以单向

CFRP作为研究对象，针对多向CFRP的研究极少。因此，

随着多向层合板在工程中的应用越来越广泛，需要针对

多向 CFRP 在铣削加工中的切入角度优化方法进行研

究，以提高多向铺层复合材料风扇叶片的表面质量。

1　试验与方法

1.1　各向异性参数化

为了简便地表征 CFRP 各向异性，对纤维方向进行

参数化。针对单层纤维，定义了纤维方向角 θ 和纤维切

削角 ψ。当刀具右旋且机床主轴正转时，纤维方向角 θ
定义为刀具进给方向沿顺时针方向旋转至纤维方向的

角度；纤维切削角 ψ 定义为刀具刃口切线方向沿顺时

针方向旋转至纤维方向的角度。显然，在刀具沿直线铣

削的过程中，纤维方向角 θ 为固定值而纤维切削角 ψ 为

变化值，如图 1 所示。当刀具切入角度变化时，纤维方

向角 θ 和纤维切削角 ψ 都会随之变化。

将 CFRP 铣削加工分为两种工况，第 1 种是切入纤

维切削角 ψst 等于纤维方向角 θ，即逆铣；第 2 种是切出

纤维切削角ψex等于纤维方向角θ，即顺铣。当铣削方式、

刀具半径 R、径向切深 ae、纤维方向角 θ 已知时，纤维切

削角 ψ 的变化范围可用以下公式计算。

当 ψst=θ 时，ψex 可由式（1）计算。

书书书

ψｅｘ ＝
�

＋ θ － ａｒｃｃｏｓ
Ｒ － ａｅ
Ｒ ，θ ＜ ａｒｃｃｏｓ Ｒ － ａｅＲ

θ － ａｒｃｃｏｓ
Ｒ － ａｅ
Ｒ ，θ ＞ ａｒｃｃｏｓ Ｒ － ａｅ{

Ｒ

　 ａｅ≠Ｒ

ψｅｘ ＝
θ － �

２ ，θ ＞
�

２

θ ＋ �

２ ，θ ＜
�{
２

　 ａｅ ＝ Ｒ

 （1）
当 ψex=θ 时，ψst 可由式（2）计算。

书书书

ψｓｔ ＝
θ ＋ ａｒｃｃｏｓ

Ｒ － ａｅ
Ｒ ，θ ＜ �－ ａｒｃｃｏｓ Ｒ － ａｅＲ

θ ＋ ａｒｃｃｏｓ
Ｒ － ａｅ
Ｒ －

�

，θ ＞ �－ ａｒｃｃｏｓ Ｒ － ａｅ{
Ｒ

　 ａｅ≠Ｒ

ψｓｔ ＝
θ － �

２ ，θ ＞
�

２

θ ＋ �

２ ，θ ＜
�{
２

　 ａｅ ＝ Ｒ

 （2）
以单层 CFRP 纤维方向的参数化方法为基础，对铺

层 CFRP 的纤维方向进行参数化。CFRP 单向层合板的

纤维方向角和纤维切削角与单层纤维的定义一致，可视

为每层方向一致的多向层合板。在航空工业中，CFRP
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θ f

ψ

s

α

β2

β1

顶层纤维

第3层纤维

第2层纤维
βi−1第i层纤维

多向层合板的纤维方向不会随机分布，会以一定规律重

复铺层，因此只需参数化一组纤维方向。

假设顶层纤维方向为基准角度 α，然后将顶层纤维

沿顺时针旋转至与第 2 层重合，旋转角度记为 β1，则定

义第 2 层的纤维方向为 α+β1。依次类推，则第 i 层的纤

维方向为 α+βi–1，如图 2 所示（其中虚线为与顶层纤维共

面的任意直线）。假设某 CFRP 多向层合板的一组纤维

方向为 [α　α+β1　…　α+βi+1]，定义第 i 层纤维的纤维

方向角为 θi，则当 θ1 确定后，θi 的计算方法为

书书书

θｉ ＝
θ１ ＋ β ｉ － １，θ１ ＋ β ｉ － １ ＜ �
θ１ ＋ β ｉ － １ － �，θ１ ＋ β ｉ － １ ＞ �

　 ｉ≠１  （3）

由此可得，多向层合板的纤维方向角矩阵 [θ1　

θ2　…　θi]，将矩阵中的每个元素代入式（1）或（2），即
可得到多向层合板每层纤维的纤维切削角范围，得到多

向层合板的纤维切削角矩阵，如式（4）所示。由于实际应

用中的多向 CFRP 的铺层方式具有周期性，因此计算一个

铺层周期的纤维方向角矩阵和纤维切削角矩阵即可。

书书书

ψ１ｓｔ ψ２ｓｔ … ψｉｓｔ
ψ１ｅｘ ψ２ｅｘ … ψｉ[ ]

ｅｘ
 （4）

1.2　加工表面质量的评价指标

在表面质量评价时，常用表面粗糙度作为评价指

标。铣削金属材料时，加工表面纹理具有“一致性”，表

面形貌较为统一。而 CFRP 具有各向异性，刀具从不同

纤维方向切入时切削机理会截然不同，其表面形貌一致

性低，并且会产生随机的微小缺陷。因此，使用二维表

面粗糙度对表面质量进行评价会丢失部分表面信息造

成较大的误差，必须使用三维表面粗糙度。

Sa 表征了测量区域内波峰和波谷所包含的体积平

均值。假设保持体积不变，重新分配波峰波谷的高度

不会引起 Sa 的变化，但被加工表面的性能此时已发生

巨大的变化。Sq 是表面偏差的加权平均值，在表征测量

表面的波峰波谷总面积的同时，还可以表征表面波峰波

谷的高度分布偏差。Sq 比 Sa 包含的信息更多，更适用于

CFRP 加工质量评价，这也得到了一些学者的肯定 [15–16]。

而波峰波谷最大高度差 St、最大峰高 Sp、最大谷深 Sv 可

以作为表征表面的极限尺寸的辅助指标。

除此之外，同时使用 Ssk、Sku、Sal、Str 综合评价 CFRP
的表面质量。Ssk 是表面的偏差与基准面对称性的表征

值，Ssk<0 时表面分布偏向于低于基准面，具有较好的液体

滞留能力和承载能力；反之，Ssk>0 时表面分布偏向于高

于基准面的一侧。Sku 一般与 Ssk 同时使用，用于表征尖峰

或沟壑的陡峭程度。Sal 与 Str 是表征纹理特征以及频率

特征的空间参数。Sal 值越低，说明加工表面以高频短波

为主，表示加工表面的尖峰或沟壑呈窄长状，单一尖峰或

沟壑面积小，结合 Str 可表征表面纹理的一致性。使用 3D
表面粗糙度时，应在表面上取多个区域采样并取其平均

值，但 St、Sp、Sv 这 3 个参数应取多个采样区间的最大值。

1.3　试验设备与材料

试验均在 VMC–850 三坐标立式数控铣床上完成，

并测量了铣削力，加工表面测量了 3D 表面粗糙度。测

力系统由 Kistler–9255B 测力台、Kistler–5017A 电荷放

大器、DEWE3010 数据采集器与处理系统以及计算机

终端组成；表面粗糙度测量系统使用 Marsurf XT20 表

面粗糙度仪；表面微观形貌观察使用莱卡 S6D 显微镜。

在测量表面粗糙度时，在被加工表面上均取 3 个区域

进行采样。采样间距为平行于刀具进给方向 0.05 μm，垂直

于刀具进给方向 20 μm，采样面积 1.8 mm×1.8 mm，每个区

域采样点数量为 327600 个，使用高斯滤波法进行滤波。

本文所有试验材料均采用 T800 纤维与 AC531 环

氧树脂经铺层形式成型的 CFRP 层合板，层数为 24 层，

板厚约 4 mm。采用了单向层合板和两种多向层合板，

多向层合板的铺层方式为分别为 [0°/90°/45°/135°]（简

称为四向层合板）和 [0°/45°/0°/135°]（某型号发动机第

一级复合材料风扇叶片的铺层方向）。

1.4　试验方案

1.4.1　单向 CFRP 铣削试验

根据 CFRP 的材料性能，纤维的拉伸强度远高于剪

切强度，剪切强度大于层与层之间的结合强度。因此，

纤维在切削过程中发生拉伸断裂的概率极低。材料的

去除主要依靠层之间的分离以及纤维的剪切断裂。下

文对几种典型切入角度下材料的断裂形式进行理论分

析。

图 2　CFRP 多向层合板纤维方向示意图

Fig.2　Schematic diagram of fiber direction of CFRP 
multidirectional laminate

图 1　纤维方向角 θ 与瞬时纤维切削角 ψ
Fig.1　Fiber directional angle θ and instantaneous fiber cutting angle ψ
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当 ψ =0°，材料的断裂形式为层间分离，如图 3（a）
所示；当 0°< ψ <90°，材料的断裂形式为纤维的剪切断

裂，然后结合层间分离将材料去除，直至 ψ =90° 时成

为完全的剪切断裂，如图 3（b）和（c）所示；当 90°< ψ 

<180°，刀具与材料首先接触的部位将不是刀刃，而是前

刀面，材料被弯曲直至折断，如图 3（d）所示。

为研究单层纤维在不同切入角度下的表面质量变

化规律，设计了单向层合板在不同切入角度下的铣削试

验。主轴转速 2000 r/min、进给速度 200 mm/min、径向

切深 1.7 mm，轴向切深为板厚，约 4 mm。选取纤维方

向角 θ 分别为 0°、45°、90°、135°，以 ψst=θ 和 ψex=θ 两种

铣削方式进行加工。

1.4.2　多向 CFRP 铣削试验

使用铺层方向为 [0°/90°/45°/135°] 四向铺层 CFRP
多向层合板进行试验，同样使用半径 6 mm、螺旋角 40°
的金刚石涂层两齿立铣刀，主轴转速为 2000 r/min，进给

速度为 200 mm/min，径向切深为 1.7 mm，轴向切深为板

厚。选取首层纤维方向角 θ1 分别为 0°、45°、90°、135°、
165°，分别以 ψst=θ 和 ψex=θ 两种铣削方式进行加工，具

体参数见表 1。
然后，使用铺层方向为 [0°/45°/0°/135°] 的 CFRP 多

向层合板进行试验，以首层纤维方向角 θ1 为 0°、45°、
90°、135°、120°、150° 的 6 个切入角度，以同样的刀具和

参数分别以 ψst=θ 和 ψex=θ 两种铣削方式进行加工，具

体参数见表 2。

2　结果与分析

2.1　不同切入角度下的单向 CFRP 铣削加工表面质量

         规律

由 1.1 节可知，本文将 CFRP 铣削加工分为两种，切

入纤维切削角 ψst 等于纤维方向角 θ 或者切出纤维切削

角 ψex 等于纤维方向角 θ。因此，将 ψst=θ 的铣削形式所

得加工表面称为切入边，ψex=θ 的铣削形式所得加工表

面称为切出边。

由表 3 的三维粗糙度数据可知，当纤维方向角一致

时，切入边和切出边的表面质量基本持平，仅有非常微

小的区别，其表面形貌也基本一致，图 4 所示分别为 θ = 

90° 时切入边与切出边的表面形貌。表面质量稍好的并

不一定是固定的切入边或者切出边，这与金属加工有所

不同，通常在金属加工中，认为“顺铣”相比“逆铣”具

有更好的表面质量，CFRP 铣削加工不具有该特征。

同时，发现无论在切入边或切出边，当 θ =135° 时，

表面质量明显差于其余纤维方向角。分析认为主要是

由于此时的断裂形式为弯曲断裂。采集各表面的表面

形貌，如图 5 所示。当 θ =0° 时，表面形貌为长纤维铺

成，断裂形式为层间分离；而 θ =45° 和 θ =90° 时，表

面形貌主要为整齐的纤维切口，断裂形式为剪切断裂；

当 θ =135°时，表面形貌具有不规则的纤维抽出情况，

表面有明显的凹坑，断裂形式为弯曲断裂。综上，当刀

具沿不同切入角度切入材料时，各向异性会导致不同

图 3　几种典型角度下 CFRP 的断裂形式示意图

Fig.3　Schematic diagram of CFRP fracture mechanism under several typical angles

表 1　[0°/90°/45°/135°] 的 CFRP 多向层合板铣削试验参数

Table 1　Milling experimental parameters of CFRP multidirectional 
laminates [0°/90°/45°/135°]

编号 纤维方向角矩阵 纤维切削角矩阵

4–1

[0°　90°　45°　135°]

4–2

4–3

[45°　135°　90°　0°]

4–4

4–5

[90°　0°　135°　45°]

4–6

4–7

4–8

4–9

[165°　75°　30°　120°]

4–10

180°　90°　45°　135°
135°　45°　 0°　  90°

45°　135°　90°　180°
0°　 90°　 45°　135°

45°　135°　90°　180°
 0°　 90°　 45°　135°

90°　180°　135°　45°
45°　135°　 90°　 0°

90°　180°　135°　45°
45°　135°　 90°　 0°

135°　45°　180°　90°
90°　 0°　 135°　45°

135°　45°　180°　90°
 90°　 0°　 135°　45°

180°　90°　45°　135°
135°　45°　 0°　 90°

165°　75°　 30°　120°
120°　30°　165°　75°

 30°　120°　75°　165°
165°　75°　 30°　120°
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的断裂形式，而不同的断裂形式会对表面质量、切削力、

加工性能等因素产生较大的影响。其中弯曲断裂会导

致严重的亚表面损伤，其表面质量差于剪切断裂。

以此为基础，以同样的切削参数，以 15° 为间隔，在

ψex=θ 的工况下进行了铣削试验并测量了三维表面粗糙

度。发现 90°< θ <180° 时，其表面质量要差于 0°< θ <90°
的表面质量，尤其是当 θ =135° 和 θ =150° 时，表面质量

非常差，远差于 90°< θ <180° 的加工表面。

综上所述，当切入角度改变时，CFRP 的断裂形式

会发生改变，这会导致表面质量有非常大的差别。因此，

在 CFRP 铣削加工时，应针对切入角度进行优化以提高

表面质量。

2.2　多向 CFRP 铣削加工刀具切入角度优化原则

刀具切入角度的变化对多向 CFRP 铣削加工存在

以下影响。

（1）刀具切入角度的变化会使 CFRP 多向层合板纤

维方向角矩阵 [θ1　θ2　…　θi] 产生变化，这会导致断

裂形式的改变并最终影响加工质量，不同断裂形式的加

工质量差距较大。

（2）当被加工表面的纤维方向角一致时，不同的铣

削方式（顺铣或逆铣）对加工质量有小幅度的影响，但差

距不大。

综上，切入角度的改变会引起多向 CFRP 各层纤维

断裂形式的转变，以及纤维切削角范围的改变，最终对

加工质量产生影响，对加工质量影响最大的是纤维断裂

形式的改变。

结合前文的结论，针对 CFRP 铣削加工的刀具切入

角度优化应遵从以下原则。

（1）应使被加工表面的纤维方向角矩阵的每个元

素在 [0°，90°] 之间，避免被加工表面的纤维断裂形式为

弯曲断裂。相比层间分离和剪切断裂，弯曲断裂的表面

质量会急剧下滑。

（2）若无法使纤维方向角矩阵中的所有元素都在

[0°，90°] 之内，此时，弯曲断裂无法避免，纤维方向角 θi

应尽量选择 90°~120° 及 165°~180° 这两个区间，尽量不

选择 135°~150° 区间。

（3）当断裂形式为层间分离和剪切断裂时，其表面

方向 Sq /μm Ssk Sku Sal /μm Str Sp /μm Sv /μm St /μm

0°—入 0.860 –0.215 4.614 72.380 0.030210 5.898 6.119 11.833

0°—出 0.960 –0.148 4.229 72.760 0.030400 6.360 5.205 11.179

45°—入 0.587 –0.126 4.706 60.637 0.025337 5.517 4.284 9.800

45°—出 0.677 –0.172 6.532 85.580 0.035760 5.333 5.410 10.743

90°—入 0.740 –0.331 4.329 30.333 0.012673 4.431 5.381 9.649

90°—出 0.697 –0.425 5.597 48.000 0.020057 5.330 7.741 13.072

135°—入 1.783 –0.328 4.849 47.667 0.019913 13.668 10.535 24.203

135°—出 1.597 –0.167 14.498 47.000 0.019637 48.468 35.798 84.266

表 3　单向 CFRP 铣削试验三维粗糙度

Table 3　Three-dimensional roughness of unidirectional CFRP milling experiment

表 2　[0°/45°/0°/135°] 的 CFRP 多向层合板铣削试验参数

Table 2　Milling experimental parameters of CFRP multidirectional 
laminates [0°/45°/0°/135°]

编号 纤维方向角矩阵 纤维切削角矩阵

5–1

[0°　45°　0°　135°]

5–2

5–3

[45°　90°　45°　0°]

5–4

5–5

[90°　135°　90°　45°]

5–6

5–7

[135°　0°　135°　90°]

5–8

5–9

[120°　165°　120°　75°]

5–10

5–11

[150°　15°　150°　105°]

5–12

180°　45°　180°　135°
135°　0°　 135°　 90°

45°　90°　45°　180°
 0°　 45°　 0°　 135°

45°　90°　45°　180°
 0°　 45°　 0°　 135°

90°　135°　90°　45°
45°　 90°　 45°　 0°

90°　135°　90°　45°
45°　 90°　 45°　 0°

135°　180°　135°　90°
 90°　 135°　 90°　 45°

135°　180°　135°　90°
 90°　 135°　 90°　 45°

180°　45°　180°　135°
135°　0°　 135°　 90°

120°　165°　120°　75°
 75°　 120°　 75°　 30°

165°　 30°　 165°　120°
120°　165°　120°　 75°

150°　 15°　 150°　105°
105°　150°　105°　 60°

 15°　 60°　 15°　 150°
150°　15°　150°　105°
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（a）θ=0° （b）θ=45°

（c）θ=90° （d）θ=135°

200 μm 200 μm

200 μm 200 μm

（a） 切入边 （b） 切出边

100 μm 100 μm

质量差距并不大，应尽量将纤维方向角矩阵中的元素置

于 [0°，45°] 之间，可以避免较大的纤维回弹现象。

总之，在 CFRP 多向层合板铣削加工中，应尽量避

免加工表面存在弯曲断裂；若无法避免，则应尽量避开

加工表面质量较差的纤维方向角。

2.3　优化原则验证方法

2.3.1　[0°/90°/45°/135°] 铺层的 CFRP 多向层合板试验

            验证

由表 1 所示，该组试验包含了切入角度和纤维方向

角矩阵一致而纤维切削角矩阵不一致的试验，在该组

加工参数下被加工表面的各层纤维的断裂形式完全一

致，而纤维切削角变化区间不一致，即试验中编号为 4–
（2k–1）和 4–（2k）的两组试验（0<k<3）。也包含纤维

切削角矩阵一致而切入角度和纤维方向角矩阵不一致

的试验，在该组加工参数下被加工表面的各层纤维切削

角变化区间完全一致，而断裂形式不一致，即试验中编

号为 4–（2k）和 4–（2k+1）的两组试验（0<k<3）。还

包含一组对比试验，首先是在该刀具切入角度下一个铺

层周期内仅有一层的断裂形式为弯曲断裂，但该纤维方

向角的加工表面质量较差，需尽量避免；然后是在该刀

具切入角度下一个铺层周期内有两层为弯曲断裂，根据

前文的分析在该纤维方向角下表面质量稍好，是在没有

更好刀具切入角度方案时可以选择的纤维方向角，即试

验4–9与4–10和4–1至4–8进行对比。通过这些对比试验，

可以判断本文提出的刀具切入角度优化原则是否合理。

对 2.2 节试验中的被加工表面进行了三维粗糙度

的测量，并计算了切入角度相同的两种铣削方法的三维

粗糙度指标平均值 ηi，测量结果见表 4。
分析表 4 中的数据可以发现，在本次试验所选的切入

角度中，所有被加工表面具有差别不大的 Ssk、Sal、Str。说明

在本次试验中，被加工表面的承载能力和纹理一致性是比

较相近的，切入角度的变化基本不影响这几项指标。

而当纤维方向角矩阵一致时（即切入角度一致），纤

维切削角矩阵会对加工表面的轮廓质量有一定影响。

在这 5 组纤维方向角矩阵相同的试验中，被加工表面作

为切入边时比被加工表面作为切出边时表面质量稍好，

切出边的 Sq 会比切入边高出 20%~55%。同时，作为切

出边的被加工表面的 Sp、Sv、St 相比切入边的被加工表

面均出现了一定的增长，这进一步说明当被加工表面纤

维断裂形式完全一致时，不同的纤维切削角范围会对被

加工表面的轮廓质量有一定的影响。而当纤维切削角

一致而纤维方向角不一致时，被加工表面的轮廓质量会

出现比较严重的波动。除 4–4 和 4–5 这两组试验外，其

余两组试验均出现了较大的波动，该两组试验中 Sq 较

大值比较小值高出了 70%~94%，而 4–4 和 4–5 的 CFRP
多项层合板的波动仅为 17%。这说明纤维切削角矩阵

对加工表面的影响较小，且无规律性，对加工质量起决

定性作用的是试验中的变量——纤维方向角矩阵，该因

素的改变使加工表面质量出现了较大的波动。

η5 对应的表面质量与 η1 至 η4 相比没有优劣之分，

略优于 η1 和 η3，略差于 η2 和 η4，基本处于同一水平线。

η1~η4 虽然只有 25% 的纤维层处于弯曲断裂之中，但其

加工质量却有较大可能性低于有 50% 的纤维层处于弯

曲断裂的 η5。这说明在 CFRP 铣削加工时当被加工表

面的纤维切削角为 135° 时，其加工表面质量会出现较

为严重的下滑，在 CFRP 多向层合板铣削加工时，被加

工表面若存在弯曲断裂时应避开该角度。

2.3.2　[0°/45°/0°/135°] 铺层的 CFRP 多向层合板试验

            验证

由表 2 可知，该试验包括了多种加工参数的对比试

验，可以有效分析纤维方向角矩阵、刀具切入角度、纤维

切削角矩阵等因素对 CFRP 多向层合板铣削加工质量

的影响。而根据刀具切入角度优化原则，该铺层方案层

合板的最佳刀具切入角度为 θ1 =45° 时，此时的纤维方

向角矩阵为 [45°　90°　45°　0°]，进行 CFRP 多向层合

图 4　θ =90° 时切入边与切出边的表面形貌

Fig.4　Surface topography of cut-in and cut-out edges when θ =90°

图 5　不同纤维方向角下的表面形貌

Fig.5　Surface topography under different fiber orientation angles
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表 4　[0°/90°/45°/135°] 的 CFRP 多向层合板铣削试验的三维粗糙度

Table 4　Three-dimensional roughness of [0°/90°/45°/135°] CFRP multidirectional laminates milling experiment

编号 Sq /μm Ssk Sku Sal/μm Str Sp /μm Sv /μm St /μm

4–1 3.377 –1.109 6.574 71.840 0.022130 21.145 23.986 42.525

4–2 4.817 –0.904 9.857 78.517 0.024187 29.287 36.389 65.612

η1 4.097 –1.007 8.216 75.178 0.023158 29.287 36.389 65.612

4–3 2.483 –1.135 6.830 69.797 0.021500 13.393 21.019 31.076

4–4 2.977 –1.388 10.853 74.283 0.022880 21.011 29.660 50.671

η2 2.730 –1.261 8.841 72.040 0.022190 21.011 29.660 50.671

4–5 2.543 –1.149 7.627 71.400 0.021993 15.522 21.043 36.564

4–6 3.933 –1.394 10.538 89.440 0.027550 26.178 36.258 62.436

η3 3.238 –1.272 9.082 80.420 0.024772 26.178 36.258 62.436

4–7 2.327 –1.161 7.847 69.120 0.021190 13.105 19.213 31.969

4–8 3.277 –1.312 8.912 92.520 0.028497 16.710 31.129 46.475

η4 2.802 –1.237 8.380 80.820 0.024843 16.710 31.129 46.475

4–9 2.533 –0.999 6.366 72.317 0.022477 13.803 15.847 29.650

4–10 3.563 –1.329 7.053 87.907 0.027077 17.685 23.918 39.472

η5 3.048 –1.164 6.709 80.112 0.024777 17.685 23.918 39.472

板铣削加工时纤维断裂形式中不含弯曲断裂。

根据试验参数进行试验，并计算了同一切入角度下

切入边与切出边三维粗糙度的平均值 ηi，三维粗糙度数

据见表 5。
如表 5 所示，η2 对应根据 2.2 节原则所确定的最佳

切入角度。分析数据后发现，其最大谷深 Sv 值相比其

余切入角度有较为明显的下降，说明被加工表面的亚表

面损伤程度显著降低。

同时，通过相同切入角度下不同铣削方式的表面

三维粗糙度参数可以发现，纤维切削角矩阵不同会对

表面质量造成一定的影响，其 Sq 值变化幅度大约在

2%~67%。而通过相同纤维切削角矩阵不同纤维方向

角矩阵（切入角度）的表面三维粗糙度数据可以发现，其

Sq 值变化幅度大约在 41%~93%，这说明被加工表面的

表面质量受纤维切削角矩阵的影响较小，纤维方向角矩

阵对被加工表面的影响程度更高。

除 η2 对应组外，其余切入角度下被加工表面的纤维

断裂均含有弯曲断裂。其中，η1 和 η3 对应的纤维方向角矩

阵分别为 [0°　45°　0°　135°] 和 [90°　135°　90°　45°]， 
这两个角度具有一样的弯曲断裂形式，而这两个切入角

度的表面质量也非常接近。同时，当纤维方向角 θi = 0°
时纤维断裂形式为层间分离；当 θi =90° 时纤维断裂形

式为剪切断裂，这两个切入角度表面质量接近也能说明

层间分离和剪切断裂的表面质量差别并不大。

而 η4、η5 和 η6 分别对应具有一半或一半以上的纤维

层为弯曲断裂形式，这 3个切入角度的表面质量也相对较

差，其纤维方向角矩阵分别为 [135°　0°　135°　90°]、
[120°　165°　120°　75°] 和 [150°　15°　150°　105°]。
其中，η5 和 η6 都对应 75% 的纤维层的断裂形式为弯

曲断裂，且 η6 对应 50% 的纤维层处于需尽量避免的弯

曲断裂角度，但其表面质量略好于 η5 对应组。分析认

为由于本次试验所用的刀具前角为 10°，因此当纤维方

向角 θi =105° 时，其弯曲断裂情况并不严重，因此可以

认为 η6 和 η4 对应组一样有 50% 的纤维层处于弯曲断

裂之中。进一步分析发现，η5 对应组相比于 η6 多出了

25% 的弯曲断裂的纤维层，但其三维粗糙度参数基本一

致，Sq 值相比 η6 仅增多 14%。这也佐证了在 CFRP 多

向层合板中尽量不选择纤维切削角范围在 135°~150°
的合理性，同时也说明了弯曲断裂所导致的亚表面损伤

对 CFRP 铣削加工表面质量会造成较为严重的影响。

综上所述，认为本文提出的 CFRP 单向层合板纤维

断裂机制以及 CFRP 多向层合板铣削加工刀具切入角

度优化原则是合理的。

3　结论

通过一系列的试验和分析，得出了以下结论。

（1）在 CFRP 铣削加工时，刀具切入角度变化时材

料的各向异性会导致断裂形式随之变化，不同的断裂形
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式表面质量差距较大。剪切断裂和层间分离的表面质

量较好，弯曲断裂的表面质量较差。

（2） 90°< θ <180° 时，其表面质量要差于 0°< θ <90°
时，尤其是当 θ =135° 和 θ =150° 时，表面质量非常差，远

差于其余90°< θ <180°的加工表面，在加工时要极力避免。

（3）在优化多向 CFRP 铣削加工的刀具切入角度

时，应避免断裂形式含有弯曲断裂，若无法避免，则应选

择影响较小的角度。同时，应尽量将纤维方向角矩阵中

的元素置于区间 [0°，45°] 之间，可以避免较大的纤维回

弹现象。

（4）本文提出的刀具切入角度优化原则较为简单，

优化目标仅考虑表面三维粗糙度，未考虑切削力以及刀

具磨损等诸多可能会影响加工质量的因素。后续将针

对多向 CFRP 铣削加工进行理论分析，建立考虑不同铺

层方案、表面质量、刀具磨损等元素的多目标优化模型。
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2024年“复合材料界面改性”
专题征稿 

 选题背景

先进高性能复合材料作为轻质高强结构在飞

机、火箭、导弹等装备中应用越来越广泛。界面是

决定复合材料性能的关键因素，是复合材料研究领

域的焦点问题，为提高复合材料整体性能，有必要

采取措施改善增强体与基体接触面性能。本刊将推

出“复合材料界面改性”专题，热忱欢迎从事相关

研究的专家学者提供优秀论文.

征稿范围

（1）空天领域复合材料界面的改性及优化；

（2）复合材料界面的控制与设计；

（3）复合材料界面增强增韧；

（4）复合材料界面表征及分析；

（5）复合材料界面仿生技术；

（6）复合材料界面自组装及其应用；

（7）界面改性与复合材料；

（8）复合材料的全流程界面优化控制；

（9）极端环境下复合材料界面的损伤与防护等。   

投稿要求

1．综述/研究论文均可，体现出创新性，论

点明确、论证充分、结构可靠。

2．保证投稿论文的原创性，无抄袭、剽窃和

侵权等行为，不一稿多投。。 

3．投稿本专题，请提前与学术编辑联系，稿件

投递到收稿邮箱（yifei625@outlook.com）。

截稿日期

本征稿于2024年5月15日截止。
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