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激光选区熔化成形TiB２ 增强S１３６模具钢
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摘要　利用激光选区熔化(SLM)工艺成形TiB２/S１３６复合材料,研究了激光体能量密度η对SLM 成形试样致密

度、微观组织及力学性能的影响.采用X射线衍射仪、场发射扫描电镜、透射电镜等研究成形试样物相成分、表面

形貌及微观组织.结果表明:当η过低时,粉末熔化不完全,形成大量残余孔隙;而当η过高时,受热应力影响,成
形试样存在微裂纹.当η＝６６．７J/mm３时,成形试样表面缺陷少,致密度高达９７．３％,存在细化的、分布均匀的等轴

晶,其平均显微硬度高达７４２．４HV０．１,平均摩擦系数和磨损率分别为０．５５９３和０．２７２×１０－４mm３􀅰N－１􀅰m－１,耐磨

性能优异,抗拉强度达到１０５１．３MPa,延伸率为５．８４％,塑性较好.因此,SLM 成形TiB２/S１３６复合材料的最佳η
为６６．７J/mm３,η过高或过低,均会严重影响TiB２/S１３６复合材料的致密度及力学性能,该研究为SLM 成形高性

能模具钢材料提供了有益的理论和工艺借鉴.
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１　引　　言

S１３６模具钢作为一种常用的高级注塑模具钢,
在热塑性成形过程中具有良好的抗腐蚀性、较高的

硬度和优异的耐磨性,广泛应用于模具行业[１].近

年来,随着模具行业的快速发展,对模具性能提出了

更加严格的要求(如高耐磨性、高耐腐蚀性及优异的

抗拉强度等).因此,为了提高S１３６模具钢的硬度

和耐磨性,本研究向S１３６模具钢中加入纳米陶瓷

相,制备出金属基陶瓷复合材料,从而有望提升

S１３６模具钢的性能.
激光选区熔化(SLM)作为一种基于粉床的增

材制造技术,能够快速实现由粉末到零件的自由制

造,成形任意复杂形状的构件,特别适合具有复杂结

构模具的快速制造[２Ｇ３],前期已有利用SLM 技术成

形具有良好综合性能的金属或合金块体材料及零

件[４Ｇ７].AlMangour等[８Ｇ９]利用SLM 工艺分别成形

了TiB２/H１３和TiC/H１３金属基陶瓷复合材料,研
究结果表明,与SLM 成形 H１３模具钢相比:TiB２/

H１３复合材料的摩擦系数减少了６０％左右,耐磨性

得到明显的提高;TiC/H１３复合材料的显微硬度提

高了８％,摩擦系数降低了４％,增强效果明显.
尽管S１３６是一种广泛使用的模具钢材料,但关

于SLM技术成形S１３６的相关研究并不多见.赵晓

等[１]研究了SLM成形S１３６模具钢,通过激光线扫

描、面扫描和块体成形试验,优化了SLM成形工艺,
同时研究了SLM成形制件的微观组织和硬度性能;
文世峰等[１０]采用SLM技术成形S１３６模具钢,对其

相组成、微观组织、硬度及腐蚀行为等进行了研究,研
究 结 果 表 明:水 平 成 形 方 向 上 的 显 微 硬 度

(６８８．２０HV０．１)高于垂直成形方向上的显微硬度

(６４９．０４HV０．１),证实了SLM成形试样存在各向异性.

SLM工艺将激光作为热源直接作用于粉末,使
其熔化成形,因此,试样成形质量主要取决于激光与

粉床的作用机制,并受一系列工艺参数(激光功率

p、扫描速度v、扫描间距h 及分层厚度t)的综合影

响,因此,引入综合评定参数激光体能量密度η[η＝
p/(hvt),单 位 为 J/mm３],较 为 方 便 直 观[１１].

Enneti等[１２]研究表明SLM成形件的致密度随着激

光体能量密度的增加而提高.Koutiri等[１３]采用

SLM在不同的工艺参数下成形Inconel６２５合金,
发现激光体能量密度对试样的表面质量、孔隙率及

疲劳强度有重要影响.Liverani等[１４]发现激光功

率对SLM成形３１６L试样的致密化行为、组织及性

能有显著影响.Gu等[１５]探究了扫描速度对SLM
成形TiC/Ti复合材料组织及耐磨性的影响,研究

表明,当扫描速度为３００mm/s时,复合材料具有均

匀细小的晶粒及最优异的耐磨性.因此,本研究采

用SLM 工艺成形 TiB２/S１３６复合材料,探讨在该

工艺下不同激光体能量密度对SLM 成形试样致密

度、微观组织及力学性能的影响规律,为SLM 技术

在制造结构复杂、功能多样及性能优异的模具领域

提供理论及工艺支持.

２　实验方法

２．１　原材料及复合粉末制备

本实验的原材料为球形S１３６粉末和不规则的

TiB２粉末.氩气雾化S１３６粉末由长沙骅骝粉末公

司提供,平均粒径为２５μm,具体化学成分如表１所

示.TiB２粉末由南京宏德纳米材料公司提供,粒径

为１００~２００nm.将S１３６粉末与质量分数为０．５％
的TiB２粉末混合后置于球磨机(QMＧ３SP４型行星

式球磨机,南京南大仪器有限公司)中进行高能球

磨,使二者均匀混合.具体球磨参数设置如下:球料

质量比为４∶１,转速为２００r􀅰min－１,球磨时间为

６h.原始S１３６粉末、TiB２粉末及混合粉末的扫描

电子显微镜(SEM)形貌如图１所示.
表１　S１３６粉末元素组成

Table１　ElementalcompositionsofS１３６powder

Element Massfraction/％
Si ０．９６０
Mn ０．９８０
Cr １３．５５０
V ０．４００
C ０．２９０
O ０．０７８
P ０．０１０
S —

Fe Balance

２．２　试样制备

本实验采用德国SLMSolutions公司的SLM
１２５型４００W单光纤激光器成形TiB２/S１３６复合材

料,工艺参数为:p＝２８０ W,v 分别为４５０,７００,

１０００,１２００mm/s,h＝０．１２mm,t＝０．０５mm,激光

扫描策略为分组变向扫描,相应的激光体能量密度

η分别为１０３．７,６６．７,４６．７,３８．９J/mm３.SLM设备

及成形试样如图２所示.拉伸件通过线切割的方式

从基板上切取下来,经酒精清洗后,依次用４００,

８００,１２００,２０００目的砂纸对其进行打磨.

１２０２０１０Ｇ２
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图１ 原始粉末及球磨后混合粉末SEM形貌.(a)S１３６粉末;(b)TiB２粉末;(c)球磨后混合粉末;(d)混合粉末表面高倍形貌

Fig敭１ SEM morphologiesofrawpowdersandmixedpowderafterballＧmilling敭 a S１３６powder  b TiB２powder 

 c mixedpowderafterballＧmilling  d surfacehighmagnificationmorphologyofmixedpowder

图２ (a)SLM设备;(b)成形试样

Fig敭２  a SLMequipment  b processedsamples

２．３分析表征方法

通过阿基米德排水法测试SLM 成形试样的致

密度.利用 X 射线衍射仪(XRD,XRDＧ７００S型,

Shimadzu公司,日本)对成形试样的物相进行分析,
选择CuKα衍射(波长λ＝０．１５４０５９８nm),电压为

４０kV,电流为４０mA,采用连续扫描的方式,扫描

角度为３０°~１００°,扫描速度为５(°)/min.金相试

样按照常 规 制 备 方 法 准 备,将 FeCl３(５g)、HCl
(１５mL)和H２O(６０mL)混合后作为金相腐蚀液,
腐蚀时间为１０~１５s.使用 Quanta２００型环境扫

描电镜(FEI公司,美国)来观测粉末颗粒形貌、成形

复合材料的显微组织及磨损表面形貌等.采用

TecnaiG２F２０型场发射透射电子显微镜(FEI公

司,美国)分析成形试样的微观结构.成形试样的显

微硬度利用４３０SVD型数显维氏硬度计(Wilson公

司,美国)测定,载荷为３kg,保压时间为１５s.摩擦

磨损实验采用CETRＧUMTＧ２型多功能摩擦磨损测

试仪(CenterforTribology公司,美国),测试过程

参考技术标准 ASTM G１３３Ｇ９５,实验在室温下进

行,对磨材料直径为４mm的Si３N４陶瓷球(名义硬

度为 HV１３００),工 作 载 荷 为５０N,滑 动 速 度 为

１０mm/s,在 试 样 表 面 往 复 运 动,测 试 时 间 为

３０min.利用V＝Mloss/ρ和ω＝V/(PL)来测定试

样的磨损率,其中V 为摩擦磨损实验后试样损失的

体积值,Mloss为摩擦磨损实验后试样损失的质量,ρ
为SLM成形试样的密度,ω 为试样的磨损率,P 为

法向载荷,L 为滑动距离.

３　实验结果及分析

３．１　物相分析

图３(a)为不同η 下SLM 成形试样的XRD图

谱.从图中可以发现,检测出了基体αＧFe相、γＧFe
相及TiB２ 相.参考标准,αＧFe相在２θ＝４４．６８°(θ
为入射X射线与相应晶面的夹角)的衍射峰随着η
不断增加,SLM成形试样的衍射峰位置发生了明显

的右移[图３(b)],根据Bragg定律

２dsinθ＝nλ(n＝１,２,３,􀆺), (１)
可知晶面间距d 减小,由此推断Ti原子在S１３６模

具钢晶格中发生了固溶[１１,１６].

３．２　致密度分析

图４为不同η 下SLM 成形试样YZ 面典型形

貌,可以观察到逐层搭接的熔池,SLM成形试样致

１２０２０１０Ｇ３



中　　　国　　　激　　　光

图３ 不同η下SLM成形试样的XRD图谱和衍射峰.(a)XRD图谱;(b)衍射峰

Fig敭３ XRDpatternsanddiffractionpeaksofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭

 a XRDpatterns  b diffractionpeaks

密度 随η 的 变 化 情 况 如 图５所 示.当η 较 低

(３８．９J/mm３)时,SLM成形试样YZ 面存在大尺寸的

孔洞,且球化现象明显[１７][图４(a)],因此,试样的致

密度仅为９５．１％(图５).当η增加到４６．７J/mm３时,

SLM成形试样致密度有了一定的提升,孔隙尺寸明

显减小[图４(b)].当η继续增加至６６．７J/mm３时,

SLM成形试样YZ 面致密化行为良好[图４(c)],致密

度达 到９７．３％(图５).然 而,当η 继 续 增 加 到

１０３．７J/mm３时,SLM成形试样YZ 面出现裂纹和小

尺寸孔洞[图４(d)],致密度降至９５．４％(图５).

图４ 不同η下SLM成形试样YZ 面典型形貌.

(a)η＝３８．９J/mm３;(b)η＝４６．７J/mm３;(c)η＝６６．７J/mm３;(d)η＝１０３．７J/mm３

Fig敭４ TypicalYZsurfacemorphologiesofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭 a η＝３８敭９J mm３ 

 b η＝４６敭７J mm３  c η＝６６敭７J mm３  d η＝１０３敭７J mm３

　　粉末颗粒受激光辐照后形成微熔池,微熔池道

相互搭接,然后层层堆叠成三维实体零件,因此,单
个微熔池的形貌是成形零件的基本单元.影响微熔

池形貌的主要因素包括:高温金属熔体的黏度、润湿

性及液相Ｇ固相流体学特性等[１８].在SLM 微熔池

中,液相黏度μ 与温度T 的关系可简单表示为[１９]

μ＝
１６
１５

m
kBT

γ, (２)

式中:m 为原子质量,kB为玻尔兹曼常数,γ 为液相

的表面张力.在相对较低的η 作用下,每层粉末床

吸收的激光能量不足,使得粉末熔融不完全以及熔

池中液相的温度T 较低,根据(２)式,熔池中μ 较

高,同时TiB２熔点为２９８０℃,具有良好的高温热稳

定性,微熔池形成时大尺寸的 TiB２颗粒不会被分

解,而是保留在S１３６模具钢熔体内,从而显著增加

了熔池内液态金属的黏度,造成液态金属流动性不

足;此外,由于SLM 成形过程的瞬时性,液相的冷

却速度极快(约为１０６~１０７K/s)[１１],使得熔池中的

１２０２０１０Ｇ４
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图５ 不同η下SLM成形试样的致密度

Fig敭５ DensitiesofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη

液相难以有效扩展,所以成形试样最终出现了明显

的大尺寸残余孔洞及球化现象,严重降低了试样的

致密度.随着η 不断增加,微熔池内μ 降低,液相

润湿性得到了一定的改善,从而提高了SLM 成形

试样的相对致密度[图４(c)].然而,在过高的η
下,由于粉层吸收过多的激光能量,虽然μ降低

[(２)式],但是液相过热导致熔池不稳定,SLM成形

试样出现较大的残余热应力和微裂纹[２０Ｇ２１],试样的

致密度降低.

３．３　显微组织分析

图６为不同η下SLM 成形试样XY 面显微组

织,可以看出SLM成形试样的组织为等轴晶,且当

η＝６６．７J/mm３时,SLM成形试样具有最均匀、细小

的组织[图６(c)].当η相对较低时,液相流动性不

足,基体S１３６与TiB２ 间的润湿性较差,导致TiB２
异质形核过程受到阻碍[２２],故晶粒相对粗大[图６
(a)、(b)];当η增加至６６．７J/mm３时,S１３６与TiB２
间的润湿性得到提高,TiB２异质形核较易发生[２３],
因此,细化晶粒效果明显,从而形成均匀、细化的等

轴晶组织[图６(c)];当η＝１０３．７J/mm３时,激光能

量过高,较大的液体过热度使晶粒变得粗大[１１,２４]

[图６(d)].

图６ 不同η下SLM成形试样XY 面显微组织.

(a)η＝３８．９J/mm３;(b)η＝４６．７J/mm３;(c)η＝６６．７J/mm３;(d)η＝１０３．７J/mm３

Fig敭６ XYsurfacemicrostructuresofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭 a η＝３８敭９J mm３ 

 b η＝４６敭７J mm３  c η＝６６敭７J mm３  d η＝１０３敭７J mm３

　　图７为不同η下SLM 成形试样XY 面显微组

织(高倍)及晶界处和基体能谱仪(EDS)元素成分分

析,由图可以发现,TiB２环状结构分布于基体晶界.
当η过低时,TiB２环状结构不连续且厚度不均匀

[图７(a)、(b)];当η 增加至６６．７J/mm３时,TiB２环
状结构均匀细化且分布连续[图７(c)];当η 过高,
为１０３．７J/mm３ 时,TiB２ 环 状 结 构 较 为 粗 大

[图７(d)].在SLM成形过程中,S１３６熔体与TiB２
增强颗粒组成的熔池中心与边缘之间存在较大温度

梯度,进而诱发表面张力梯度和 Marangoni对流,

Marangoni对流进而又会产生刺激液相流动的毛细

作用力[２５].当毛细作用力施加给非球形的TiB２颗
粒时,由于TiB２颗粒中心不对称,便会产生扭矩,从
而为TiB２颗粒在熔池中的重新分布提供了动力,最
终形成TiB２环状结构[２６].这种毛细作用力的强度

由因温度梯度产生的 Marangoni对流所决定[２７].
因此,当η过低时,激光能量不足,熔池中心和边缘

温度梯度较小,极大地削弱了毛细作用力强度,进而
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阻碍了TiB２颗粒在熔池中的重新分布,故TiB２环状

结构最终在基体晶界处分布不连续且厚度不均匀

[图７(a)、(b)];当η进一步增加至６６．７J/mm３时,
激光能量充足,温度梯度得到提高,毛细作用力增

强,有助于 TiB２颗粒在熔池中的重新分布,使得

TiB２环状结构均匀细化且连续分布于基体晶界

[图７(c)];过高的η会导致熔池严重的热量积累,
从而 促 进 晶 粒 生 长,造 成 TiB２ 环 状 结 构 粗 大

[图７(d)].任选图７(c)中的晶界和基体进行EDS

元素成分分析,如区域１和２所示.对比图７(e)
和图７(f)的元素分布情况,可以发现晶界处的 Ti
元素和B元素明显高于基体,推断说明环状结构

为TiB２.根据图８所示η＝６６．７J/mm３时SLM成

形试样的透射电子显微镜(TEM)形貌,可以看出

SLM成形试样的显微组织为均匀细化的等轴晶

[图８(a)],与图７(c)所示结果一致.此外,可清晰

地 观 察 到 TiB２ 颗 粒 均 匀 分 布 于 基 体 晶 界

[图８(b)].

图７　不同η下SLM成形试样XY 面显微组织(高倍)及EDS元素成分分析.(a)η＝３８．９J/mm３下显微组织;(b)η＝
４６．７J/mm３下显微组织;(c)η＝６６．７J/mm３下显微组织;(d)η＝１０３．７J/mm３下显微组织;(e)晶界处EDS元素成分

　　　　　　　　　　　　　　　分析;(f)基体EDS元素成分分析

Fig敭７　XY surfacemicrostructures highresolution ofSLMＧprocessedspecimensatdifferentηandEDSelemental
compositionanalysis敭 a Microstructureatη＝３８敭９J mm３  b microstructureatη＝４６敭７J mm３ 

 c microstructureatη＝６６敭７J mm３  d microstructureatη＝１０３敭７J mm３  e EDSelementalcomposition
　　　　　　analysisatgrainboundary  f EDSelementalcompositionanalysisofmatrix

３．４　显微硬度

不同η 下SLM 成形试样的维氏显微硬度如

图９所示,SLM 成形试样 XY 面的显微硬度均比

YZ 面的显微硬度高,这与SLM 成形过程各向异性

有关[２８].当η过低时,由于试样存在大量的大尺寸

残余 孔 隙 以 及 粗 大 的 晶 粒,显 微 硬 度 在 ５００~
５５０HV０．１之间;当η 增加至６６．７J/mm３时,显微

硬度提高至７４２．４HV０．１,与SLM 成形纯S１３６模

具钢相比,显微硬度提升了７．９％[１０],强化效果主要

归功于TiB２细化基体晶粒及强化晶界的作用;另

外,均匀细化的TiB２环状结构同时起到传递载荷的

作用[９];当η进一步增加至１０３．７J/mm３时,过多的

热量积累促进晶粒生长,造成晶粒及TiB２环状结构

粗大,显微硬度降至６１６．８HV０．１.

３．５　耐磨性

表２为不同η 下SLM 成形试样的平均摩擦系

数及磨损率.可以看出,当η相对较低时,试样存在

大量的冶金缺陷且显微硬度较小,导致试样的平均

摩擦系 数 及 磨 损 率 达 到 最 大,分 别 为０．６１４７和

１．２５２×１０－４mm３􀅰N－１􀅰m－１;随着激光体能量密度

１２０２０１０Ｇ６
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图８η＝６６．７J/mm３时SLM成形试样TEM形貌

Fig敭８ TEM morphologyofSLMＧprocessedspecimenatη＝６６敭７J mm３

图９ 不同η下SLM成形试样的维氏显微硬度

Fig敭９ VickersmicrohardnessofSLMＧprocessed
specimensatdifferentη

表２　不同η下SLM成形试样的平均摩擦系数和磨损率

Table２　Averagefrictioncoefficientsandwearratesof

SLMＧprocessedspecimensatdifferentη

η/(J􀅰mm－３)
Averagefriction
coefficient

Wearrate/

(１０－４mm３􀅰N－１􀅰m－１)
３８．９ ０．６１４７ １．２５４
４６．７ ０．６００１ １．２３５
６６．７ ０．５５９３ ０．２７２
１０３．７ ０．５８９６ １．１４６

η的不断增加,试样的平均摩擦系数及磨损率均降

低,且当η＝６６．７J/mm３时,试样的平均摩擦系数和

磨损率 均 达 到 最 小,分 别 为０．５５９３和０．２７２×
１０－４mm３􀅰N－１􀅰m－１,这主要得益于显微硬度的提

高及均匀细化的TiB２环状结构在晶界处的强化作

用;当η进一步增加至１０３．７J/mm３时,试样的平均

摩擦系数及磨损率逐渐上升,这与试样存在微裂纹

及显微硬度下降有关.图１０为不同η下SLM成形

试样磨损表面微观形貌,可以看出,当η 较低时,因
试样残余孔隙较多,在反复摩擦中,孔隙不断扩展,
使材料发生了严重的剥落和分裂[图１０(a)、(b)];
随着η的增加,SLM 成形试样致密度显著提高,显
微组织均匀、细化,且TiB２颗粒与S１３６基体达到良

好的界面结合以及TiB２颗粒强化晶界效果,提高了

基体抵抗对Si３N４磨球压入的能力[２９],从而极大改

善了试样耐磨性,试样仅发生了少量的磨损和剥落

[图１０(c)];当η过高时,试样晶粒粗化且存在微裂

纹,材料在反复摩擦中裂纹不断扩展,使得试样发生

了比较严重的分层和剥落[图１０(d)].

３．６　拉伸性能

图１１为不同η下SLM 成形试样的拉伸性能.
可见,η对SLM成形试样的拉伸性能有显著影响.
当η较低时,试样致密度低,残余孔隙多,在加载过

程 中,试 样 沿 着 孔 隙 断 裂,抗 拉 强 度 仅 为

８１６．２MPa,但仍超过未增强的S１３６的抗拉强度

(７６８．３MPa)[３０];随着η的增加,试样抗拉强度逐渐

提高,这与试样致密度提高有关;当η＝６６．７J/mm３

时,试样抗拉强度为１０５１．３MPa,提高了２８．８％,强度

得到明显提升;随着η继续增加至１０３．７J/mm３时,试
样抗拉强度急剧下降至８９７．５MPa.拉伸试样的断口

形貌如图１２所示.当η＝６６．７J/mm３时,TiB２增强效

果明显,试样断口缺陷少[图１２(a)~(c)],存在韧窝

[图１２(d)],故抗拉强度大,且延伸率为５．８４％,塑性

相对较好;当η较低,取为３８．９J/mm３时,试样断口存

在大量的孔隙及裂纹[图１２(e)~(g)],故抗拉强度

低,且断裂面呈典型的阶梯河流状[图１２(h)],延伸率

仅为３．５６％,塑性较差.

４　结　　论

利用SLM 工艺成形 TiB２/S１３６复合材料,研
究了激光体能量密度 对SLM 成形试样致密度、微
观组织及力学性能的影响,得到如下结论:

１)η对SLM成形TiB２/S１３６复合材料的微观

组织、致密度及力学性能有显著影响.当η过低时,

SLM成形试样存在大量的大尺寸残余孔隙,致密度

为９５．１％;当η过高时,由于热量积累,试样出现显

微裂纹,致密度为９５．４％;而在η 取值适宜,即η＝
６６．７J/mm３时,试样的致密度达到最高(９７．３％).
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图１０ 不同η下SLM成形试样磨损表面微观形貌.

(a)η＝３８．９J/mm３;(b)η＝４６．７J/mm３;(c)η＝６６．７J/mm３;(d)η＝１０３．７J/mm３

Fig敭１０ WearsurfacemicroＧmorphologiesofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭 a η＝３８敭９J mm３ 

 b η＝４６敭７J mm３  c η＝６６敭７J mm３  d η＝１０３敭７J mm３

图１１ 不同η下SLM成形试样的拉伸性能.(a)应力应变曲线;(b)抗拉强度和延伸率

Fig敭１１ TensilepropertiesofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭

 a StressＧstraincurve  b tensilestrengthandelongation

图１２ 不同η下SLM成形试样的拉伸断口形貌.(a)~(d)η＝６６．７J/mm３;(e)~(h)η＝３８．９J/mm３

Fig敭１２ TensilefracturemorphologiesofSLMＧprocessedspecimensatdifferentη敭

 a Ｇ d η＝６６敭７J mm３  e Ｇ h η＝３８敭９J mm３

１２０２０１０Ｇ８



中　　　国　　　激　　　光

　　２)SLM成形试样的典型微观组织为等轴晶结

构,当η＝６６．７J/mm３时,TiB２细化晶粒效果最为明

显,试样具有最细化、均匀的等轴晶组织.

３)TiB２ 颗 粒 在 SLM 成 形 过 程 中 受 到

Marangoni对流及毛细作用力的作用,在熔池中重

新分布,形成TiB２环状结构,在η＝６６．７J/mm３条
件下,该TiB２环状结构最细小,且分布连续均匀.

４)当η取值最优,即η＝６６．７J/mm３时,TiB２
颗粒细化晶粒及强化 晶 界 作 用 强 烈,SLM 成 形

TiB２/S１３６复合材料的显微硬度可达７４２．４HV０．１,
平均摩擦系数低至０．５５９３,磨损率低至０．２７２×
１０－４mm３􀅰N－１􀅰m－１,抗拉强度达到１０５１．３MPa,
延伸率为５．８４％.
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