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激光多层熔覆沉积预混合犜犻狓犃犾狔犞合金
粉末在熔池中的熔化与偏析行为
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摘要　研究了混合元素法激光立体成形（ＬＳＦ）钛合金，结合激光熔池内粉末颗粒熔化时间的计算以及熔池固液界

面运动分析，揭示了混合元素法激光立体成形熔覆层内未熔粉末颗粒的形成机理，即元素粉末颗粒进入激光熔池

内的“不熔区”是导致合金熔覆层内产生未熔粉末颗粒的根本原因。熔覆材料为球形时，未熔粉末颗粒呈“月牙”形

或球形，实验观察结果与理论分析吻合很好。进一步研究了Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金熔覆层内成分偏析带的形貌特征及产

生条件：元素Ｖ含量较高时，Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金熔覆层内易产生规律分布的成分偏析带，这是由于激光熔池内固液界

面前沿熔体流动速度过低、合金化不充分而导致的。通过控制粉末输送参数、粉末性质参数和成形工艺条件，能够

获得成分均匀的合金熔覆层。
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面的研究。Ｅｍａｉｌ：ｐｈｄ２００３ｃｊｊ＠ｎｗｐｕ．ｅｄｕ．ｃｎ

１　引　　言

激光立体成形（ＬＳＦ）技术是２０世纪９０年代中

期迅速发展起来的一项先进制造技术，能够实现具

有复杂结构零件的无模具、快速、全致密近终成

形［１～３］。该技术通常采用同步送粉方式，这赋予激

光立体成形一种新的技术可能性，即将构成合金的



８期 陈　静等：　激光多层熔覆沉积预混合Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金粉末在熔池中的熔化与偏析行为

各元素粉末，或某些元素粉末和中间合金粉末预混

合后送入激光熔池，在运动熔池中合金化，进而通过

多层激光熔覆沉积，实现合金的单一成分或梯度成

分激光直接沉积。由于整个成形过程及零件设计的

高度柔性化，与采用预合金粉末作为熔覆材料相比，

采用元素粉末作为熔覆材料将使激光立体成形技术

在以下几方面取得突破：１）为合金设计与制备提供

一种全新的技术途径；２）为层状材料甚至梯度材料

的制备提供一种新工艺、新方法；３）形成一种激光立

体成形专用合金粉末研制方法。

混合元素法激光立体成形技术能否得以应用和

发展依赖于该技术独有的关键科学问题能否得以解

决。其中最核心的是深刻理解元素粉末送进激光运

动小熔池后的合金化机理，对这一问题的正确认识

和描述是实现激光成形件成分均匀性的关键。英国

利物浦工程学院激光组的Ｔ．Ｔａｋｅｄａ等
［４～６］分别采

用混合元素法研究了激光熔覆ＦｅＣｒＮｉ和激光表

面处理ＦｅＣｏＡｌ系合金，其关注的焦点是建立Ｆｅ

ＣｏＡｌ系合金硬度及磨损抗力随成分变化的关系

图。美国俄亥俄州立大学的 Ｋ．Ｉ．Ｓｃｈｗｅｎｄｎｅｒ

等［７～１０］针对钛合金体系，较为系统地开展了混合元

素法激光立体成形技术研究，但是其研究重点主要

集中在新型钛合金的微观相结构演化规律方面。本

文针对混合元素法激光立体成形 Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ钛合

金开展研究，分析了熔覆层中未熔粉末颗粒和成分

偏析带的产生条件及形貌特征，揭示了混合元素法

激光立体成形钛合金熔池合金化机理。

２　实验材料及方法

混合元素法激光立体成形Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ钛合金实

验在自制的以５ｋＷＣＯ２ 激光器为光源的ＬＳＦＩ设备

上完成。激光沉积材料为纯Ｔｉ，Ａｌ，Ｖ金属粉末，粉末

材料性质如表１所示（注：表１中粉末粒度的选取是

基于混合元素法激光立体成形的粉末输送研究，参见

文献［１１，１２］）。将Ｔｉ，Ａｌ，Ｖ金属粉末按Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ

（２≤狓≤２７，２≤狔≤２０）的成分配比混合后，装入充干

燥氩气的混料罐里，并在星型球磨机上机械混合６ｈ

后装入送粉器。在尺寸为６０ｍｍ×６ｍｍ×６ｍｍ的

纯Ｔｉ板上激光沉积尺寸为５０ｍｍ×３ｍｍ×１６ｍｍ

的薄板试样。实验前所有元素粉末均按照粉末冶金

标准进行真空烘干处理，以去除粉末中所吸附的水

分，同时基材表面用砂纸打磨后再用丙酮清洗干净。

本文所采用的典型工艺参数如表２所示。

表１ 激光沉积粉末材料性质

Ｔａｂｌｅ１ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃｓｏｆｌａｓｅｒｄｅｐｏｓｉｔｅｄｐｏｗｄｅｒｓ

Ｐｏｗｄｅｒｍａｔｅｒｉａｌ Ｐａｒｔｉｃｌｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ Ｐａｒｔｉｃｌｅｓｉｚｅ／ｍｅｓｈ Ｅｑｕｉｖａｌｅｎｔｄｉａｍｅｔｅｒ／μｍ Ｍｅｌｔｉｎｇｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ／Ｋ

Ｔｉ Ｓｐｈｅｒｉｃａｌ １００～２００ １３１．４０ １９４０．１５

Ａｌ Ｓｐｈｅｒｅｌｉｋｅ １５０～２００ ８３．５５ ９３３．４７

Ｖ Ｉｒｒｅｇｕｌａｒ ２００～２５０ ５６．８５ ２１７５．１５

表２ ＬＳＦ典型工艺参数

Ｔａｂｌｅ２ ＴｙｐｉｃａｌｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇｐａｒａｍｅｔｅｒｓｏｆｔｈｅＬＳＦｐｒｏｃｅｓｓ

Ｌａｓｅｒｐｏｗｅｒ／

Ｗ

Ｓｃａｎｎｉｎｇｖｅｌｏｃｉｔｙ／

（ｍｍ／ｓ）

Ｓｐｏｔｄｉａｍｅｔｅｒ／

ｍｍ

Ｐｏｗｄｅｒｆｅｅｄｒａｔｅ／

（ｇ／ｍｉｎ）

Ｃａｒｒｉｅｒｇａｓｆｌｏｗ／

（Ｌ／ｈ）
Δ犣／ｍｍ

１２５０～２７００ ２．５～１０ ３．０ ４．５ １８０ ０．２５～０．６

　　采用线切割沿激光立体成形试样的横（平行光

束扫描方向）、纵（垂直光束扫描方向）截面切开后作

为金相试样；对获得的试样分别进行研、磨、抛光后，

利用Ｋｒｏｌｌ试剂（ＨＦ，ＨＮＯ３，Ｈ２Ｏ的体积分数分别

为１％，３％，１００％）腐蚀，制备金相；在光学显微镜、

扫描电镜下观察熔覆层显微组织。

３　结果与分析

３．１　预合金粉末颗粒熔化过程

预合金法激光立体成形过程中，如果预合金粉

末颗粒熔化时间较长，熔池固液界面运动速度过快，

粉末颗粒来不及熔化即被固液界面所捕获，则形成

未熔粉末颗粒。考虑极限情况，假设直径为犱ｐ的粉

末颗粒“ａ”进入熔池内固液界面附近，此处熔池温度

最低，粉末颗粒熔化时间狋ｍｐ最长，如图１所示。同

时假设粉末颗粒“ａ”以均匀速度熔化，即粉末颗粒半

径随熔化时间线性变化，则激光熔池内产生未熔粉

末颗粒的临界条件为

犞Ｓ＝狏·ｃｏｓθ＞
犱ｐ
２狋ｍｐ

， （１）

式中犞Ｓ为凝固速度，狏为激光扫描速度，θ为凝固速

度与激光扫描速度之间的夹角。由此可见，粉末颗

粒能否熔化主要取决于粉末颗粒直径犱ｐ，粉末颗粒
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图１ 沿光束扫描方向熔池中心截面示意图

Ｆｉｇ．１ Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｄｉａｇｒａｍｏｆｔｈｅｃｅｎｔｒａｌｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎ

ｏｆｔｈｅｍｅｌｔｐｏｏｌａｌｏｎｇｌａｓｅｒｓｃａｎｎｉｎｇｄｉｒｅｃｔｉｏｎ

熔化时间狋ｍｐ以及固液界面移动速度犞Ｓ。

　　以预合金Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ粉末颗粒为例，采用ａｎｓｙｓ

非线性热传导瞬态模型计算其熔化时间。假设粉末

颗粒直径犱ｐ＝１００μｍ，其周围熔体温度略高于合金

固相线温度，为１９７２Ｋ，且保持恒定。粉末颗粒中心

点的升温曲线计算结果如图２所示，可以得到粉末颗

粒熔化时间狋ｍｐ≈４．０６×１０
－４ｓ。将狋ｍｐ＝４．０６×

１０－４ｓ，犱ｐ＝１×１０
－４ｍ代入（１）式，可得表２所示典型

成形工艺条件下熔覆层内未熔粉末颗粒产生的临界

条件为

狏＞
０．１２３

ｃｏｓθ
（ｍ／ｓ）． （２）

图２ 直径１００μｍ的Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ粉末颗粒中心点升温曲线

Ｆｉｇ．２ ＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅｃｕｒｖｅｏｆＴｉ６Ａｌ４Ｖｐａｒｔｉｃｌｅ

ｃｅｎｔｅｒｗｉｔｈｔｈｅｄｉａｍｅｔｅｒｏｆ１００μｍ

　　实际激光立体成形过程中，扫描速度狏的取值

范围通常为２～１０ｍｍ／ｓ，较（２）式所得临界值低约

１～２个数量级。这表明，相对于粉末颗粒的熔化速

度，固液界面的运动速度是极小的，可以忽略不计。

针对粉末颗粒熔化问题，固液界面可近似认为是静

止的。因此，在以预合金粉末为原材料激光立体成

形钛合金时，处于激光熔池内任意区域的粉末颗粒

均能够充分熔化。这一分析结果得到了充分的实验

验证。前期研究结果表明，在成形工艺参数不匹配

的情况下，例如激光能量密度过低，犣轴单层行程

Δ犣过大或搭接率选择过小时，会导致熔覆层间和道

间的熔合不良缺陷，部分熔合不良区域内夹杂有未

熔粉末颗粒。对于冶金质量好的预合金法激光熔覆

层，未发现有未熔粉末颗粒。

３．２　元素粉末颗粒的熔化

３．２．１　混合元素法激光立体成形钛合金熔覆层冶

金质量

光学显微镜和扫描电镜下观察混合元素法激光

立体成形Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ（２≤狓≤２７，２≤狔≤２０）熔覆层

冶金质量，并采用等离子体发射光谱和能谱测试

（ＥＤＳ）成形试样的成分及其分布，结果发现：１）大部

分合金熔覆层内部并未发现未熔粉末颗粒；未熔粉

末颗粒仅存在于某些特定成分的合金熔覆层内，包

括Ａｌ含量和Ｖ含量较高的合金；２）未熔粉末颗粒

多为Ｔｉ粉，也有少量Ｖ粉，所有Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金熔

覆层内均没有发现未熔Ａｌ粉。

以Ｔｉ狓Ａｌ２Ｖ（狓≥４）合金为例，光学显微镜下

观察合金熔覆层形貌。结果发现，在 Ａｌ含量相对

较低时，合金熔覆层内均未发现未熔粉末颗粒。Ａｌ

的质量分数达到２２％时，未熔粉末颗粒突然增多，

大部分未熔颗粒均呈“月牙”形，且分布规则，所有

“月牙”方向基本一致，如图３（ａ）所示。图３（ｂ）所示

为激光沉积Ｔｉ２７Ａｌ２Ｖ熔覆层形貌，可以看出，当

Ａｌ的质量分数继续增加至２７％时，合金熔覆层内

产生了大量未熔、呈球形的Ｔｉ粉末颗粒。图４所示

为Ｔｉ２２Ａｌ２Ｖ合金熔覆层Ｔｉ，Ａｌ元素面分布图和

粉末颗粒成分线扫描结果，可以清晰判断出未熔粉

末颗粒不是Ａｌ粉，而是Ｔｉ粉，并且未熔颗粒均与熔

覆层形成冶金结合。

为进一步揭示Ａｌ含量对Ｔｉ狓Ａｌ２Ｖ合金熔覆

层内未熔粉末颗粒的产生及形貌特征的影响，采用

热力学计算软件ＴｈｅｒｍｏＣａｌｃ计算获得的Ｔｉ狓Ａｌ

２Ｖ合金固相线温度，如图５所示。从中可以看出，

当Ａｌ的质量分数低于２２％时，合金熔池内不存在

Ｔｉ的“不熔区”，因而并不存在未熔Ｔｉ粉末颗粒；当

Ａｌ的质量分数达到２２％时，合金固相线温度已经

十分接近纯Ｔｉ的熔点，可能开始出现 Ｔｉ的“不熔

区”，因而未熔Ｔｉ粉开始增多；当 Ａｌ的质量分数增

加至２７％时，合金固相线温度仅为１８６９Ｋ，较纯Ｔｉ

熔点低７２Ｋ。为判断是否会产生球形未熔Ｔｉ粉末

颗粒，针对本文工艺条件下“不熔区”的宽度，即熔池

内等温线１９４１Ｋ和合金固相线温度１８６９Ｋ之间的

距离进行估算。计算过程采用Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ的热物性

参数。结 果 表 明，二 者 之 间 的 宽 度 可 达 到 近

１００μｍ，这表明整颗 Ｔｉ粉进入“不熔区”而无法熔

化的可能性是存在的。
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图３ 混合元素法ＬＳＦＴｉ狓Ａｌ２Ｖ熔覆层内未熔粉末颗粒形貌

Ｆｉｇ．３ ＭｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｔｈｅｕｎｍｅｌｔｅｄｐｏｗｄｅｒｐａｒｔｉｃｌｅｓｉｎｌａｓｅｒｄｅｐｏｓｉｔｅｄＴｉ狓Ａｌ２Ｖｆｒｏｍｂｌｅｎｄｅｄｅｌｅｍｅｎｔａｌｐｏｗｄｅｒｓ

图４ 能谱面扫描（ａ）和线扫描（ｂ）结果

Ｆｉｇ．４ ＥＤＳｍａｐｐｉｎｇ（ａ）ａｎｄｌｉｎｅｓｃａｎｎｉｎｇ（ｂ）ａｎａｌｙｓｉｓｒｅｓｕｌｔｓ

图５ Ｔｉ狓Ａｌ２Ｖ固相线温度

Ｆｉｇ．５ ＳｏｌｉｄｕｓｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｏｆＴｉ狓Ａｌ２Ｖ

　　同理，可根据合金固相线温度随Ｖ含量的增加

来判断Ｖ含量对合金熔覆层内未熔粉末颗粒产生

的影响。图６所示为Ｔｉ２Ａｌ狔Ｖ（２≤狔≤２８）合金固

图６ Ｔｉ２Ａｌ狔Ｖ固相线温度

Ｆｉｇ．６ ＳｏｌｉｄｕｓｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｏｆＴｉ２Ａｌ狔Ｖ

相线温度的计算结果，可以看出，合金固相线温度随

Ｖ含量的增加而逐渐降低，但变化相对平缓，产生未

熔粉末颗粒的几率缓慢增大。图７所示为Ｔｉ２Ａｌ

１５Ｖ合金熔覆层内未熔Ｔｉ粉末颗粒形貌，未熔粉末

颗粒呈“月牙形”且分布规则。

图７ 混合元素法ＬＳＦＴｉ２Ａｌ１５Ｖ熔覆层内

未熔粉末颗粒形貌

Ｆｉｇ．７ Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｕｎｍｅｌｔｅｄｐｏｗｄｅｒｐａｒｔｉｃｌｅｓｉｎｌａｓｅｒ

ｄｅｐｏｓｉｔｅｄＴｉ２Ａｌ１５Ｖｆｒｏｍｂｌｅｎｄｅｄｅｌｅｍｅｎｔａｌｐｏｗｄｅｒｓ

３．２．２　元素粉末颗粒熔化过程

相对预合金粉末为原料的激光立体成形过程，

混合元素粉末颗粒进入熔池后的熔化过程较为复

杂，主要体现在：各元素粉末的熔点、元素合金化所

获得的合金的固相线温度各不同。因此，元素粉末

颗粒的熔化不仅取决于粉末颗粒的熔化时间以及固

液界面的运动速度，还与激光熔池内的温度分布、粉

末颗粒进入熔池后的运动速度等密切相关。当各元

素粉末颗粒的熔点均低于激光熔池固液界面温度

时，元素粉末颗粒的熔化过程与预合金粉末颗粒的
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熔化过程本质相同，此处不再赘述，以下重点讨论某

些元素粉末的熔点高于合金固相线温度的情况。

对于熔点高于合金固相线温度的元素粉末颗粒

来讲，激光熔池内必然存在一个粉末颗粒无法熔化的

区域，本文称之为该元素粉末颗粒的“不熔区”。相同

成形工艺条件下，各元素粉末颗粒的“不熔区”尺寸不

同。图８显示了以混合元素粉末为原材料激光沉积

钛合金时，激光熔池内粉末颗粒熔化过程示意图。为

分析方便，在不影响问题本质的前提下，将熔池中心

截面简化为半圆形，固液界面温度为犜ｓ，元素“ｂ”，“ｃ”

的熔点温度分别为犜ｂ，犜ｃ，且犜ｃ＞犜ｂ＞犜ｓ，则粉末颗

粒“ｂ”的不熔区宽度为犛ｂ，“ｃ”的不熔区宽度为犛ｃ。

如果粉末颗粒“ｂ”进入图示的“１”或“２”位置即可熔

化，则熔覆层内不存在“ｂ”元素的未熔颗粒；如果粉

末颗粒“ｂ”进入图示“３”位置处，且此时运动速度极

小，无法与熔池底部发生强烈碰撞而反弹掉，则粉末

颗粒部分发生熔化，同时进入“不熔区”的部分无法

熔化，形成未熔粉末颗粒，未熔粉末颗粒呈“月

牙形”。

同理，对于图示粉末颗粒“ｃ”来讲，在“４”和“５”

图８ 混合元素法ＬＳＦ粉末颗粒熔化过程示意图

Ｆｉｇ．８ Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｄｉａｇｒａｍｏｆｔｈｅｍｅｌｔｉｎｇｐｒｏｃｅｓｓｏｆｔｈｅ

ｅｌｅｍｅｎｔａｌ ｐｏｗｄｅｒ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ＬＳＦ ｆｒｏｍ

　　　　ｂｌｅｎｄｅｄｅｌｅｍｅｎｔａｌｐｏｗｄｅｒｓ

位置即完全熔化的条件下，熔覆层内不会产生“ｃ”元

素的未熔颗粒；如果粉末颗粒运动速度过快，熔池过

浅，粉末颗粒“ｃ”进入位置“６”处尚未发生熔化，则粉

末颗粒“ｃ”被完整保留在“６”区域，形成整颗未熔粉

末颗粒，形貌为球形。需要指出的是，这里的尚未发

生熔化是指粉末颗粒的熔化量极少，未熔粉末颗粒

直径和原材料直径几乎相等。实际上，粉末颗粒进

入熔池后一直伴随着自外表面至中心的熔化过程，

因而即使进入“６”位置的未熔粉末颗粒也能够与熔

覆层形成冶金结合。

由以上分析可知，与预合金粉末颗粒的熔化过

程不同，即使进入激光熔池的元素粉末颗粒也可能

未完全熔化而保留在合金熔覆层内，并与熔覆层形

成冶金结合，分析结果与３．２．１小节所述实验结果

吻合很好。为避免未熔粉末颗粒的产生，根据以上

理论分析，可提出如下措施：１）缩短粉末颗粒熔化时

间；２）减小粉末颗粒运动速度；３）增大熔池深度；４）

增加重熔深度；５）减小“不熔区”宽度。

３．３　熔体合金化

粉末颗粒熔化后，通过扩散和对流与周围熔体

进行合金化。如果熔体流动速度较慢，合金化不充

分时将有可能形成偏析带。随着熔池的移动，偏析

带被固液界面或温度低于其熔点的“凝固区”所捕

获，凝固过程结束后，偏析带即被保留在熔覆层内。

图９（ａ）所示为光镜下观察所得Ｔｉ５Ａｌ１５Ｖ合

金垂直扫描方向的熔覆层形貌，可以看出，某些熔覆

层内凝固后的熔池边界清晰可见，且熔池边界内存

在明显的明暗交替的分层现象。采用ＥＤＳ点扫描

对明暗交替区域的成分进行测试，结果表明明暗交

替区域的Ａｌ的含量基本保持恒定，而 Ｖ的含量则

呈规律性波动，如图９（ｂ）和（ｃ）所示。

图９ Ｔｉ５Ａｌ１５Ｖ合金ＬＳＦ熔覆层。（ａ）光镜形貌；（ｂ）ＥＤＳ分析图片；（ｃ）ＥＤＳ分析结果

Ｆｉｇ．９ ＬａｓｅｒｄｅｐｏｓｉｔｅｄＴｉ５Ａｌ１５Ｖ．（ａ）ｏｐｔｉｃａｌｍｉｒｒｏｒｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ；（ｂ）ＥＤＳｐｉｃｔｕｒｅ；（ｃ）ＥＤＳｒｅｓｕｌｔｓ

　　针对Ｔｉ狓Ａ狔Ｖ合金展开的工艺实验及冶金质

量观察结果表明，除某些特定成分的合金熔覆层内

易于产生未熔粉末颗粒和对流不充分而导致的成分

偏析带外，大部分合金熔覆层是成分均匀的，这表明

大部分合金熔池固液界面前沿熔体的流动速度仍是

较高的，能够达到充分合金化的要求。但随着Ｖ的
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含量的增加，特别是熔池后沿“不熔区”附近Ｖ的含

量的增加，合金熔体性质的改变使得相同工艺条件

下固液界面前沿熔体的流动速度显著降低，并导致

了成分偏析带的形成。

图１０（ａ）～（ｃ）显示了不同激光功率条件下Ｔｉ

３Ａｌ１５Ｖ合金平行扫描方向的熔覆层形貌，从中可

以看出，在激光功率犘＝１３００Ｗ 时，第１层出现了

大量的未熔粉末颗粒，随着熔覆层数的增长，未熔粉

末颗粒逐渐减少，第３层未熔粉末颗粒基本消失，但

第４层出现了明显的由于熔池内对流不充分而导致

的成分偏析。激光功率犘＝１６００Ｗ时，第一层的未

熔颗粒较１３００Ｗ 条件下明显减少，但同样，１，２和

４层均出现了因对流不充分而导致的成分偏析带，

不过对比图１０（ａ）可以发现，成分偏析带的最大宽

度明显减小，长宽比显著增大，表明激光熔池内对流

速度有所增大。激光功率犘＝２０００Ｗ 时，成形试样

熔覆层形貌为较均匀的亮区（单相β晶粒组成），仅

少量区域可隐约观察到尺寸十分细小的偏析带，说

明成分偏析现象已大大减少。以上研究表明，通过

对工艺参数的优化和调整，可以有效减少成分偏析

带的产生。

图１０ 狏＝７ｍｍ／ｓ，不同激光功率下获得的Ｔｉ３Ａｌ１５Ｖ熔覆层形貌

Ｆｉｇ．１０ ＭｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆＴｉ３Ａｌ１５Ｖｃｌａｄｌａｙｅｒｓａｔａｓｃａｎｎｉｎｇｖｅｌｏｃｉｔｙｏｆ７ｍｍ／ｓｉｎｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｓｅｒｐｏｗｅｒｓ

４　结　　论

１）激光熔池内粉末颗粒的熔化速度较固液界面

运动速度高约１～２个数量级，针对粉末颗粒的熔化

问题，固液界面可近似认为静止，因此，对于预合金法

激光立体成形，进入熔池的粉末颗粒能够充分熔化。

２）元素粉末颗粒进入激光熔池内的“不熔区”是

导致合金熔覆层内产生未熔粉末颗粒的根本原因。

随Ａｌ含量的增加，激光立体成形 Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金

熔覆层内未熔粉末颗粒产生的几率先减小而后急剧

增大；随 Ｖ含量的增加，未熔粉末颗粒产生的几率

缓慢增大。原材料粉末为球形时，未熔粉末颗粒呈

“月牙形”或球形。

３）混合元素法激光立体成形 Ｔｉ狓Ａｌ狔Ｖ合金

时，Ｖ含量较高时由于激光熔池内固液界面前沿熔

体流动速度过慢、合金化不充分，导致激光沉积近β
或β钛合金熔覆层内易形成偏析带。

４）提出了消除混合元素法激光立体成形 Ｔｉ

狓Ａｌ狔Ｖ合金熔覆层内未熔粉末颗粒和成分偏析带

的措施，通过控制粉末输送参数、粉末性质参数、成

形工艺参数，能够获得成分均匀的合金熔覆层。
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