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激光熔化沉积TiC/GH5188复合材料的
微观组织及拉伸性能

王 艳，刘 伟，李 能，高 超，熊华平*

（中国航发北京航空材料研究院 3D打印研究与工程技术中心，北京 100095）

摘要：为提升GH5188钴基高温合金的高温性能，采用激光熔化沉积制备体积分数为 10%的TiC颗粒增强GH5188复合

材料（10%TiC/GH5188），研究其微观组织和拉伸性能，并分析其界面形成机理及高温性能下降原因。结果表明：

10%TiC/GH5188 复合材料主要由 TiC、（W，Ti）C1-x 和 γ 奥氏体相组成，其中，TiC 颗粒与基体间形成亚微米厚（W，

Ti）C1-x界面层，该界面层的形成源于激光熔化沉积过程中 TiC 的部分溶解以及 W 元素的扩散与取代。室温下，

10%TiC/GH5188 复合材料抗拉强度为 1198.9 MPa，较基体合金（964.3 MPa）提高了 24.3%，但在 1000 ℃时，复合材

料抗拉强度为 128.7 MPa，低于基体合金的 162.5 MPa，降幅达 20.8%。高温强度的下降主要是由于（W，Ti）C1-x界面层

消耗基体中的W元素，导致其质量分数下降，削弱对基体的固溶强化与位错钉扎作用。
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Microstructures and tensile properties of TiC/GH5188 composites 
manufactured by laser melting deposition

WANG Yan，LIU Wei，LI Neng，GAO Chao，XIONG Huaping*

（3D Printing Research ＆ Engineering Technology Center，AECC Beijing Institute of 
Aeronautical Materials，Beijing 100095，China）

Abstract：To improve the high-temperature performance of GH5188 cobalt-based superalloy， 10%
（volume fraction） TiC particle-reinforced GH5188 composites are fabricated by laser melting deposition 
（LMD）. The microstructure and tensile properties are investigated， and the interfacial forming mechanism 
and the cause of the high-temperature performance degradation are discussed. The results show that the 
composite consists of TiC， （W，Ti）C1-x， and the austenitic γ phase. The submicron-thick （W，Ti）C1-x 
interfacial layer forms between the TiC particles and the matrix. The interfacial layer originates from the 
partial dissolution of TiC and the diffusion and substitution of W elements during the laser melting 
deposition process. At room temperature， the ultimate tensile strength （UTS） of the composite reaches 
1198.9 MPa， which is 24.3% higher than that of the matrix alloy （964.3 MPa）. However， at 1000 ℃， the 
UTS of the composite is 128.7 MPa， which is lower than the 162.5 MPa of the matrix alloy， with a 
decrease of 20.8%. The degradation in high-temperature strength is mainly due to the consumption of 
W elements in the matrix by the （W，Ti）C1-x interfacial layer， resulting in decrease in its mass fraction 
and weakening the solid-solution strengthening and dislocation-pinning effects on the matrix.
Key words：laser melting deposition；TiC/GH5188 composite；microstructure；tensile property；forming mechanism

GH5188 是添加质量分数为 13%~16% 的钨、

20%~24% 的铬和微量镧的一种固溶强化钴基高温

合金，具有优异的高温热稳定性和抗氧化性、良好的

成形性和可焊性［1］，被广泛应用于燃气轮机、核电、航
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空航天等领域，如燃烧室、热交换器、火焰管、排气喷

嘴等耐高温部件，使用温度接近 1000 ℃［2-3］。由于金

属基复合材料结合了金属基体的良好韧性和塑性，以

及增强相的高强度、高硬度、耐磨、耐热等特性，使得

它能够在高温、高压、高磨损等恶劣环境下保持稳定

的性能［4］。为了进一步提高合金的高温性能，一般采

用陶瓷颗粒增强高温合金形成金属基复合材料。目

前，制备颗粒增强金属基复合材料的方法主要有粉末

冶金法、铸造法、原位复合法和喷射沉积法等。然而，

这些传统制备方法不仅浪费材料，还会增加制造成本

和时间。激光增材制造工艺是一种以“3D”数字模型

为基础，在激光热源作用下材料逐层累积形成形状复

杂近成形致密金属零件的过程［5-7］。在激光选区熔化

（selective laser melting， SLM）成形 GH5188 合金方

面，学者们研究了不同工艺参数对试样硬度和拉伸性

能的影响，发现SLM成形GH5188试样的硬度和抗拉

强度均优于同成分热轧板，但断后伸长率有所降低［8-9］。

张元伟等［10］对SLM成形GH5188试样进行了1180 ℃与

1200 ℃固溶处理，初步掌握了该合金组织与性能的调控

方法。赵楠等［11］发现，超声滚压可以有效改善GH5188
涂层的硬度、耐磨性和耐腐蚀性等力学性能。然而，针

对激光熔化沉积（laser melting deposition，LMD）制备

TiC陶瓷颗粒增强GH5188高温合金复合材料的研究

鲜见报道。

本工作选用高熔点（3140 ℃）、高硬度（3400HV）、

低密度（4.93 g/cm³）且与钴基高温合金冶金相容性良

好的 TiC 颗粒作为耐高温增强相，采用 LMD 技术制

备 TiC体积分数为 10% 的 GH5188钴基复合材料（记

为 10%TiC/GH5188），重点研究该复合材料的微观组

织及其在室温（25 ℃）和高温（1000 ℃）下的拉伸性能，

同时分析TiC颗粒在沉积过程中的溶解-再析出行为，

阐明颗粒与基体间界面层的形成机制，为高性能钴基

复合材料在航空航天高温部件上的设计与应用提供

实验依据与技术支撑。

1　实验材料与方法

1.1　实验材料

本工作所用实验材料为 GH5188 合金粉末（中航

迈特增材科技（北京）有限公司提供），采用气雾化工

艺制备，其化学成分如表 1所示。各元素含量均符合

GH5188合金的标准要求。粉末的粒径分布与形貌如

图 1所示，可以看出，粉末整体呈球形，粒径分布相对

集中，D10、D50和 D90分别为 60.6、79.8 μm 和 108.5 μm，

表现出良好的流动性与激光增材制造工艺适应性。

TiC 颗粒由北京兴荣源科技有限公司提供，平均粒径

为 2.6 μm，其形貌如图 2（a）所示。采用高能球磨方式

混合 GH5188 合金粉末与 TiC 颗粒，TiC 颗粒的体积

分数设定为 10%，使得TiC颗粒均匀包覆在高温合金

粉末表面，最终获得TiC颗粒均匀分布的复合粉末（如

图 2（b）所示）。球磨过程中的球料比为 10∶1，转速为

300 r/min，球磨时间为3 h。

表1　GH5188粉末化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of GH5188 powder（mass fraction/%）

C

0.099

B

<0.003

Cr

22.78

P

<0.003

Ni

22.64

S

<0.002

W

14.5

Ag

<0.0005

Fe

1.21

Bi

<0.0001

Mn

1.00

Pb

<0.0005

La

0.023

Cu

<0.010

Si

0.42

Co

Bal.

图1　GH5188 粉末粒径分布（a）和形貌（b）
Fig.1　Particle size distribution（a） and morphology（b） of GH5188 powder
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1.2　实验方法

10%TiC/GH5188 复 合 材 料 的 制 备 ：厚 度 为

12 mm 的 GH5188 锻件板材作为基板，采用激光熔化

沉积设备（阿诺德激光加工综合系统）将TiC/GH5188

高温合金复合粉末沉积到基板上。沉积试样尺寸为

45 mm×15 mm×4 mm，激光熔化沉积工艺参数如表

2所示。其中，为了获得高质量沉积试样，相邻层采用

垂直交叉打印的方式进行。

1.3　材料微观组织表征和性能测试

采用线切割机将复合材料从基板上分离，随后

沿沉积方向切取尺寸为 10 mm×4 mm 的试样。将

试样镶嵌于环氧树脂中，使用 QG-4A 型金相镶嵌机

制备成直径 30 mm、高 15 mm 的圆柱形金相试样。

经砂纸打磨后，采用金刚石抛光液进行最终抛光处

理。抛光后的试样使用 JSM-7900F 型扫描电镜

（SEM）及 配 套 的 JEOL JXA-8230 型 电 子 探 针

（EPMA）进行显微组织与拉伸断口形貌观察。板状

拉伸试样总长度为 34 mm，标距段尺寸（长×宽）为 
10 mm×1.2 mm。其中，每种状态制备 3 个平行试

样，结果取其平均值。室温与高温拉伸实验分别在

MTS Model C45 和 Instron 8801 电子万能试验机上

进行，分别依据 GB/T 228.2—2010 与 GB/T 228.2—
2015 标准执行。高温拉伸实验采用电阻炉加热，试

样在 1000 ℃保温 30 min，然后以 1 mm/min 的应变速

率加载。

2　结果与分析

2.1　TiC/GH5188复合材料微观组织

10%TiC/GH5188 复合材料的微观组织如图 3
所示。可以看出，组织内主要含有 TiC 颗粒、条状

和块状白色物相以及基体（γ 奥氏体），其中部分

TiC 颗粒被白色物相所包围，即在 TiC 颗粒和基体

之间有界面层物相生成。

图2　TiC颗粒（a）和10%TiC/GH5188复合粉末（b）形貌

Fig.2　Morphologies of TiC particle（a） and 10%TiC/GH5188 composite powder（b）

表2　激光熔化沉积工艺参数

Table 2　Process parameters of laser melting deposition
Laser power/W
500

Laser scanning speed/（mm·min-1）

700
Powder feed rate/（g·min-1）

6
Argon gas flow rate/（L·min-1）

20
Overlap rate/%
50

图3　10%TiC/GH5188复合材料微观组织

Fig.3　Microstructures of 10%TiC/GH5188 composite
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采用 EPMA 分析 10%TiC/GH5188 复合材料元

素面分布，如图 4 所示。可以看出，黑色颗粒中出现

C、Ti元素的富集，推测黑色颗粒为 TiC。C、W、Ti三
种元素在空间上具有相同的分布，推测白色物相可能

由这三种元素组成。Cr、Ni基体元素分布较为均匀，

但白色物相区域未见其存在。这是由于电子显微探

针在测试微观组织过程中采用 15 kV 电压，其对应的

探测深度大约为 300 nm，而本工作中的增强相颗粒尺

寸在 500 nm之内，因此在白色物相存在的区域检测不

到这些元素。

为了确定白色物相的化学成分，采用 TEM 进行

分析。不同形貌白色物相的明场相及相应选区电子

衍射（selected area electron diffraction，SAED）如图 5
所示，各微区的EDS分析结果见表 3。根据图 5和表 3
可知，白色物相主要由 C、Ti 和 W 元素组成。通过

SAED 进行标定，发现其均为同一种物相 （W， Ti）
C1-x。另外，发现白色物相中还含有Cr、Co、Ni、Mo元

素。这可能是由于透射电镜的精度不够，使得探测范

围大于块状颗粒的最小尺寸（400 nm）及长条状颗粒

的最小尺寸（200 nm），因此基体中的Cr、Co、Ni、Mo元

素被探测到，从而带来误差。其中，Cr 元素含量相对

其他元素（Co、Ni、Mo）含量高，可能是由于 Cr与 C 元

素易形成 M23C6 型碳化物，使得其在白色物相（（W， 
Ti）C1-x）附近出现富集现象。

2.2　TiC/GH5188复合材料室温和高温拉伸性能

GH5188沉积试样（0%TiC/GH5188）和10%TiC/
GH5188复合材料的室温、高温拉伸性能，如图 6所示。

可以发现，10%TiC/GH5188复合材料室温下的抗拉强

度（UTS）、屈服强度（yield strength，YS）分别为1198.9、
759.1 MPa，高 于 0%TiC/GH5188 的 964.3、661.7 

MPa，抗拉强度提高了 24.3%，而伸长率（elongation，
EL）反之。这与陶瓷颗粒增强金属基复合材料的现象相

一致［12］。然而，在 1000 ℃高温下，10%TiC/GH5188
复合材料的 UTS 为 128.7 MPa，反而低于 0%TiC/
GH5188的162.5 MPa，降幅达20.8%。

结合图 5发现，基体中 W 元素富集于 TiC 颗粒表

面，形成（W，Ti）C1-x界面层，导致基体中W元素含量

降低。于潇翔［13］指出，W元素可通过提高割阶形成能

和空位扩散势垒有效地抑制位错的攀移，从而提高合

金的力学性能。程远等［14］表明，W原子的半径远大于

Ni、Co原子的，固溶于镍钴合金中会导致晶格扭曲和

剪切模量发生变化，形成较大的长程应力场，提高材

料错配度，造成位错运动阻力增大，进而提高材料的

力学性能。同时，W 元素具有热强性，在合金中添加

W 元素不但会提高固溶强化效果，还可以单向降低 γ
相的层错能，显著提高合金的高温力学性能和高温蠕

变强度［15］。此外，Pröbstle 等［16］和 Yuan 等［17］研究表

明，位错攀移与原子的扩散速率密切相关，而 W元素

会降低扩散速率，导致位错攀移速率下降，提高材料的

力学性能。Hu等［18］和Yu等［19］通过第一性原理计算表

图4　10%TiC/GH5188复合材料元素面分布

Fig.4　Elemental mappings of 10%TiC/GH5188 composite
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明，W元素会与位错周围的Ni原子成键，使得位错更加

稳定不易移动，同时可钉扎位错，阻碍位错的移动。上

述结果均表明，W元素对于合金的力学性能具有重要

作用。复合材料高温性能的降低主要是由于基体中W
元素含量的下降，进而导致合金基体的高温性能下降。

采用电子显微探针对 10%TiC/GH5188 复合材

料的基体成分进行测试，如图 7所示。图中点 1~10的

EDS 分析结果见表 4。由表 4 发现，合金中 Co、Cr 元
素含量均在GH5188合金范围内，而W元素的质量分

数从14.5%（10个点的平均值）降低到10.9%。说明通

过调整GH5188合金中W含量，可以保证合金基体的

高温性能，进而提高 TiC/GH88 复合材料的高温性

能，因此，未来可通过调控 W 元素含量或优化界面相

成分来实现复合材料高温性能的提升。

2.3　TiC颗粒溶解再析出机制和界面层成形机理

2.3.1　TiC/GH5188复合材料溶解再析出机制

一般情况下，在激光束的作用下复合材料对激光

束的吸收率主要依赖激光的波长和材料的电阻率［20］。

图5　白色物相不同形貌（1）及相应SAED花样（2）
（a）块状；（b）条状

Fig.5　Different morphologies（1） of white phases and corresponding SAED patterns（2）
（a）block-type；（b）strip-type

表 3　图5中微区的EDS分析结果（质量分数/%）

Table 3　EDS analysis results of micro-zones in Fig.5
（mass fraction/%）

Zone
A
B

C
4.38
3.90

Ti
40.11
41.81

Cr
5.29
4.74

Co
1.12
0.89

Ni
0.71
0.62

Mo
0.66
0.36

W
47.72
48.69

图6　TiC/GH5188复合材料室温（a）和高温（b）拉伸性能

Fig.6　Tensile properties at room temperature（a） and high temperature（b） of TiC/GH5188 composite
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α = 0.35 ρ
λ

（1）

式中：α为激光吸收率；ρ为电阻率；λ为激光波长。该

复合材料中，TiC 颗粒电阻率为 138~188 μΩ·m，

GH5188合金电阻率为 1.051 μΩ·m，可以看出，TiC颗

粒的激光吸收率远大于GH5188合金。当激光束作用

到复合粉末上时，TiC 优先吸收的大量热量使得熔池

温度迅速升高，导致复合粉末表面的小颗粒 TiC完全

熔化或部分熔化。熔池内温度达到GH5188合金熔点

（1300~1360 ℃）时，高温合金粉末开始熔化，随着熔池

内温度的升高，TiC颗粒不断熔化进入到熔池内，使得

TiC 颗粒在液相中的溶解度不断增大。激光束移走

后，熔池内温度快速降低，TiC颗粒在液相中的溶解度

逐渐减小，促使其从过饱和溶液中析出。

结合图 4 发现，10%TiC/GH5188 复合材料组织

中主要有两种析出相，一种为 TiC 析出相，另一种为

（W，Ti）C1-x析出相。析出相的形貌主要受生长动力

学和溶质转移的影响，其中，TiC析出相主要有两种形

貌，一种为条状，另一种为块状［21］。然而本工作中观

察到的TiC颗粒形貌多为球形，少量为星形［22］。球形

形貌的形成原因：一方面，激光熔化沉积过程中熔池

温度极高（可达 3500 K），这足以使小尺寸TiC颗粒和

高温合金粉末完全熔化形成均匀的熔体。TiC颗粒首

先溶解于熔池中，随后在快速冷却过程中，TiC倾向于

以表面能最低的形态从熔体中重新形核并析出，从而

自发形成热力学更稳定的球形或近球形颗粒［23］；另一

方面，对于大尺寸 TiC 颗粒，其不规则的棱角、锐边

处由于具有较大的比表面积和内能，因而会吸收更

多的热量，使其表面部分熔化形成球形形态［24］。此

外，晶体生长后的现行面一般为密排面。TiC 物相

为面心立方结构，致密面为｛111｝面，因此｛111｝面为

现形面。由于 TiC 晶体各位置的溶质过饱和程度不

同，造成浓度梯度不均匀。过饱和程度大的角和边，

其生长速度越快。TiC的特征生长方向为〈100〉，因而

在〈100〉方向出现枝晶臂，由此呈现星形形貌的 TiC
颗粒。

在 10%TiC/GH5188 复合材料的微观组织中观

察到，（W，Ti）C1-x相主要以条状形态析出，块状形态

相对较少。由潘卫东［25］的研究可知，尺寸较大的枝晶、

花瓣相等一般为初生相，而条状相多为共晶产物。由

此推断本工作中的条状（W，Ti）C1-x相可能主要为共

晶反应生成。

2.3.2　TiC/GH5188复合材料界面层成形机理

从图 7 可以看出，TiC 颗粒表面与基体之间存在

亚微米厚的界面层。界面层的生成原因是TiC颗粒发

生溶解，分解出的 Ti原子和 C 原子向基体扩散，同时

基体中 W 元素是一种亲碳元素，故其向 TiC 颗粒扩

散，导致Ti原子被原子半径更小的W原子取代，生成

（W，Ti）C1-x物相［26-27］。界面层的形成表明，TiC 颗粒

在激光快速熔融条件下对高温合金基体具有良好的

润湿性，TiC 颗粒与高温合金基体间发生适度的界面

反应，从而形成良好的界面冶金结合。同时，界面层

的存在降低了材料中出现孔隙的概率，因此，有利于

复合材料力学性能的提高。

图7　10%TiC/GH5188复合材料微观组织

Fig.7　Microstructures of 10%TiC/GH5188 composite

表4　图7 中点1~10的EDS分析结果

Table 4　EDS analysis results of spots 1-10 in Fig.7

Spot

1
2
3
4
5
6
7
8
9

10
Average

Mass fraction/%
Co
31.1
32.4
31.8
31.9
32.0
31.2
32.0
31.4
32.1
30.0
31.6

Ni
28.1
29.2
29.2
28.9
29.4
28.1
28.9
28.9
29.2
27.5
28.8

Cr
21.6
21.3
21.1
20.7
21.1
21.0
21.6
21.4
21.3
20.7
21.2

C
0.8
0.5
0.6
1.0
1.1
1.1
0.5
0.5
0.6
0.5
0.7

Ti
3.1
2.1
2.1
2.3
2.0
3.5
2.2
2.0
2.0
3.6
2.5

W
10.9
10.6
10.5
10.9
10.5
11.2
10.9
10.7
10.8
11.6
10.9

Fe
4.1
4.2
4.2
4.3
4.2
4.2
4.3
4.3
4.3
4.1
4.2
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为了进一步确定组织内各物相的化学成分，采用

TEM 进行分析。图 8 为 TiC 颗粒与基体界面层形貌

及不同物相SAED花样。可以看出，界面层厚度大约

为250 nm，说明在TiC/GH5188复合材料中，TiC颗粒

和基体之间具有良好的冶金结合，对应力的传递具有

积极作用。对不同物相的电子衍射花样标定发现，颗

粒中心为TiC，界面层为（W，Ti）C1-x物相，基体为 γ奥

氏体。其中（W，Ti）C1-x物相曾在砂模铸造的（W，Ti）
C1-x/Fe 基体复合材料中被提及［25］，表明该物相不是

在熔体高温过程中形成，而是在金属凝固冷却过程中

析出的，这更好地验证了在金属凝固过程中，未熔化的

TiC颗粒作为异质形核的核心减小了金属凝固过程中

所需的过冷度，促进（W，Ti）C1-x 物相结晶形核的

过程。

3　结论

（1） 通过 LMD 技术制备 10%TiC/GH5188 复合

材料，其微观组织主要由TiC、（W，Ti）C1-x及 γ奥氏体

三种物相构成。TiC颗粒与基体之间存在亚微米厚的

（W，Ti）C1-x界面层，该界面层的形成源于 LMD 过程

中TiC的溶解及W元素的扩散与取代。

（2） 室温下，10%TiC/GH5188 复合材料的抗拉

强度为 1198.9 MPa，较 GH5188 基体（964.3 MPa）显

著提升 24.3%，但伸长率有所下降。然而，在高温

1000 ℃条件下，复合材料的抗拉强度（128.7 MPa）反

而低于GH5188基体（162.5 MPa），呈现 20.8%的强度

衰减。这一现象归因于界面层（W，Ti）C1-x形成过程

中消耗合金基体中的W元素，导致基体中W的质量分

数下降，削弱了固溶强化与位错钉扎效应。

（3） 在 LMD 冷却过程中，未熔的 TiC 颗粒作为

（W，Ti）C1-x物相异质形核的核心，促进（W，Ti）C1-x

相的析出过程。同时，基体中W元素通过扩散与取代

形成界面层，增强颗粒与基体的冶金结合，但消耗基

体中的W元素。

参考文献

［1］ RAO K B， CASTELLI M G， ELLIS J R. On the low cycle fa⁃
tigue deformation of Haynes 188 superalloy in the dynamic strain 
aging regime ［J］. Scripta Metallurgica et Materialia， 1995， 33
（6）： 1005–1012.

［2］ LEE W S， KAO H C. High temperature deformation behaviour of 
Haynes 188 alloy subjected to high strain rate loading［J］. Materials 
Science and Engineering： A， 2014， 594： 292-301.

［3］ LIU D H， CHAI H R， YANG L， et al. Study on the dynamic re⁃
crystallization mechanisms of GH5188 superalloy during hot com⁃
pression deformation［J］. Journal of Alloys and Compounds， 
2022， 895： 162565.

［4］ WEN S F， HU H， ZHOU Y， et al. Enhanced hardness and wear 

图8　TiC颗粒与基体界面层形貌及不同物相SAED花样

Fig.8　Morphology of interfacial layer between TiC particles and matrix and SAED patterns of different phases

288



第 54 卷 第 4 期 激光熔化沉积TiC/GH5188复合材料的微观组织及拉伸性能

property of S136 mould steel with nano-TiB2 composites fabricated 
by selective laser melting method［J］. Applied Surface Science， 
2018， 457： 11-20.

［5］ ZHANG G D， XIONG H P， YU H， et al. Microstructure evolu⁃
tion and mechanical properties of wire-feed electron beam additive 
manufactured Ti-5Al-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr alloy with different sub⁃
transus heat treatments［J］. Materials & Design， 2020， 195： 109063.

［6］ WEI W， XIAO J C， WANG C F， et al. Hierarchical microstruc⁃
ture and enhanced mechanical properties of SLM-fabricated 
GH5188 co-superalloy［J］. Materials Science and Engineering： A， 
2022， 831： 142276.

［7］ WU Y， SUN B B， CHEN B Q， et al. Cracking mechanism of 
GH5188 alloy during laser powder bed fusion additive manufactur⁃
ing［J］. Materials Characterization， 2024， 207： 113548.

［8］ YAN Z W， TROFIMOV V， SONG C H， et al. Microstructure 
and mechanical properties of GH5188 superalloy additively manu⁃
factured via ultrasonic-assisted laser powder bed fusion［J］. Materi⁃
als Characterization， 2024， 207： 113548.

［9］ XU L F， CHU J Q， WANG J W， et al. Effects of process param⁃
eters on density of GH5188 high-temperature alloy after selective 
laser melting［J］. Journal of Physics： Conference Series， 2022， 
2355（1）： 012077.

［10］ 张元伟， 苏庆， 郎连林， 等 . 激光选区熔化GH5188合金组织和

性能研究［J］. 模具技术， 2023（6）： 61-67.
ZHANG Y W， SU Q， LANG L L， et al. Study on microstruc⁃
ture and properties of GH5188 alloy prepared by selective laser 
melting［J］. Die and Mould Technology， 2023（6）： 61-67.

［11］ 赵楠， 李多生， 叶寅， 等 . 激光选区熔化成形GH5188合金微观

组织及性能［J］. 航空学报， 2023， 44（19）： 428332.
ZHAO N， LI D S， YE Y， et al. Microstructure and properties of 
GH5188 alloy fabricated by selective laser melting［J］. Acta Aero⁃
nautica et Astronautica Sinica， 2023， 44（19）： 428332.

［12］ YU R Y， BAI X W， YU X Q， et al. WC-reinforced iron matrix 
composites fabricated by wire arc additive manufacturing com⁃
bined with gravity-driven powder feeding： particle transportation 
and size effects［J］. Rapid Prototyping Journal， 2023， 29（5）： 
1014-1028.

［13］ 于潇翔 . 多尺度序列算法发展及镍基高温合金元素协同效应研

究［D］. 北京： 清华大学， 2012.
YU X X. Development of sequential multiscale method and syner⁃
gistic effect of elements in Ni-based superalloys［D］. Beijing： 
Tsinghua University， 2012.

［14］ 程远， 赵新宝， 岳全召， 等 . Mo和W对镍基单晶高温合金组织

和关键性能的影响研究进展［J］. 稀有金属材料与工程， 2023， 
52（7）： 2599-2611.
CHENG Y， ZHAO X B， YUE Q Z， et al. Research progress of 
effects of Mo and W on microstructure and key properties of Ni-
based single crystal superalloys［J］. Rare Metal Materials and En⁃
gineering， 2023， 52（7）： 2599-2611.

［15］ 于兴福， 田素贵， 杜洪强， 等 . 元素W， Co对Ni-Al合金层错能

的影响［J］. 稀有金属材料与工程， 2007， 36（12）： 2148-2151.
YU X F， TIAN S G， DU H Q， et al. Influence of elements W， 
Co on the stacking fault energy of Ni-Al alloys［J］. Rare Metal 
Materials and Engineering， 2007， 36（12）： 2148-2151.

［16］ PRÖBSTLE M， NEUMEIER S， HOPFENMÜLLER J， et al. 

Superior creep strength of a nickel-based superalloy produced by 
selective laser melting［J］. Materials Science and Engineering： 
A， 2016， 674： 299-307.

［17］ YUAN Y， KAWAGISHI K， KOIZUMI Y， et al. Creep defor⁃
mation of a sixth generation Ni-base single crystal superalloy at 
800 ℃［J］. Materials Science and Engineering： A， 2014， 608： 
95-100.

［18］ HU Y J， SHANG S L， WANG Y， et al. Effects of alloying ele⁃
ments and temperature on the elastic properties of W-based alloys 
by first-principles calculations［J］. Journal of Alloys and Com⁃
pounds， 2016， 671： 267-275.

［19］ YU X X， WANG C Y. The effect of alloying elements on the dis⁃
location climbing velocity in Ni： a first-principles study［J］. Acta 
Materialia， 2009， 57（19）： 5914-5920.

［20］ 张顺， 范景莲， 成会朝， 等 . 常压H2气氛烧结W-TiC合金的致密

化行为和性能［J］. 粉末冶金材料科学与工程， 2011， 16（6）： 900-905.
ZHANG S， FAN J L， CHENG H C， et al. Densification behav⁃
ior and mechanical properties of W-TiC alloy prepared by pres⁃
sure sintering in H2 protective atmosphere［J］. Materials Science 
and Engineering of Powder Metallurgy， 2011， 16（6）： 900-905.

［21］ LEÓN-PATIÑO C A， BRAULIO-SÁNCHEZ M， AGUILAR-
REYES E A， et al. Microstructure， mechanical and thermal prop⁃
erties of Ni matrix composites reinforced with high-volume TiC
［J］. Journal of Alloys and Compounds， 2019， 792： 1102-1111.

［22］ JIN Y X， WANG H W， ZENG S Y， et al. Formation and 
growth mechanism of TiC crystal in TiCp/Ti composites［J］. 
Transactions of Nonferrous Metals Society of China， 2002， 12
（6）： 1158-1163.

［23］ CHEN Y， WANG H M. Morphological evolution of primary 
TiC carbide in laser clad TiC reinforced FeAl intermetallic com⁃
posite coating［J］. Transactions of Nonferrous Metals Society of 
China， 2003， 13（4）： 835-838.

［24］ AKHTAR F， ASKARI S J， ALI S， et al. Microstructure， me⁃
chanical properties， electrical conductivity and wear behavior of 
high volume TiC reinforced Cu-matrix composites［J］. Materials 
Characterization， 2009， 60（4）： 327-336.

［25］ 潘卫东 . 原位自生（Ti，W）C增强钢铁基复合材料的制备及组织

与性能的研究［D］. 沈阳： 东北大学， 2005.
PAN W D. In situ synthesis of （Ti， W）C reinforced steel & iron 
matrix composites and their microstructure and properties［D］. 
Shenyang： Northeastern University， 2005.

［26］ RONG T， GU D D. Formation of novel graded interface and its 
function on mechanical properties of WC1−x reinforced Inconel 
718 composites processed by selective laser melting［J］. Journal 
of Alloys and Compounds， 2016， 680： 333-342.

［27］ LU S P， KWON O Y. Microstructure and bonding strength of 
WC reinforced Ni-base alloy brazed composite coating［J］. Sur⁃
face and Coatings Technology， 2002， 153（1）： 40-48.

收稿日期：2025-03-12；录用日期：2025-07-01
通讯作者：熊华平（1969—），男，研究员，博士生导师，研究方向为航空

新材料焊接技术、新型焊接材料研制、增材制造等，联系地址：北京市81
信箱20分箱（100095），E-mail：xionghp69@163.com

（本文责编：王 晶）

289


