
第４５卷　第７期 中　国　激　光 Vol．４５,No．７
２０１８年７月 CHINESEJOURNALOFLASERS July,２０１８

选区激光熔化成形AlSi１０Mg组织与
拉伸性能的各向异性研究
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摘要　采用选区激光熔化(SLM)技术成形了AlSi１０Mg合金,研究了该合金的显微组织及室温拉伸性能.结果表

明:SLM成形AlSi１０Mg合金具有细小的显微组织与较高的室温拉伸性能,且存在明显的各向异性;SLM 成形过

程中的高冷速显著细化了初生αＧAl枝晶,熔池内部及边缘不同的凝固条件不仅使两处αＧAl枝晶的尺寸不同,而且

决定了αＧAl枝晶的生长形态,但整体呈外延生长;结合试样不同取向上枝晶间AlＧSi共晶组织的形态及演化规律,

揭示了合金组织的各向异性;室温拉伸试样沿沉积方向(纵向)与扫描方向(横向)的强度相当,但延伸率相差近一

倍,合金性能的各向异性主要表现在延展性上;拉伸断口SEM形貌特征体现了试样的断裂机理,结合横、纵向试样

断口处的韧窝尺寸、AlＧSi共晶组织形态、微裂纹形成等因素说明了断裂方式为沿晶断裂;SLM 成形 AlSi１０Mg的

组织与性能均优于传统铸件,有利于SLM技术在航空发动机控制系统典型复杂零部件的设计制造中实现工程化

应用.
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Abstract　Selectivelasermelting SLM technologyisadoptedtoformAlSi１０Mgalloyandthemicrostructureand
tensilepropertyatroomtemperaturearestudied敭TheresultsshowthatSLMformedAlSi１０Mgalloyhasfine
microstructureandhighroomtemperaturetensileproperties andthemicrostructureandstrengthshowobvious
anisotropy敭ThehighcoolingrateinSLMprocessrefinethepreviousαＧAldendritessignificantly andthedifferent
solidificationconditionsinthecoreandboundaryofmeltpoolcannotonlyleadtodifferentscalesofαＧAldendrites 
butdeterminethegrowthmorphologyofαＧAldendrites whichfollowsthelawofepitaxialgrowth敭Combinationof
themorphologyandevolutionofAlＧSieutecticstructureofsampleindifferentorientations theanisotropyof
microstructureisinvestigated敭Furthermore thestrengthoftensilesamplesalongdeposition L andscanning T 
directionsisalmostthesame whiletheelongationshowsdoublerelationship sothedifferentmechanicalproperties
areduetoitsanisotropyofductility敭TheSEM morphologyoftensilefracturepresentsthecrackmechanism the
sizeofthedimple morphologyofAlＧSieutecticstructureandformationofmicrocracksprovethatthecrackmode
isintergranularfracture敭TheexperimentalresultsshowthatthemicrostructureandpropertiesofSLMformed
AiSi１０Mgarehigherthanthoseofconventionalcastcomponents which makeSLM technologyrealizablein
engineeringapplicationoftypicalcomponentsmanufacturinginthefieldofaeroenginecontrolsystem敭
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１　引　　言

增材制造(AM)技术因具有高柔性、快速成形、
不受零件形状复杂程度的约束等优势而深受航空航

天领域研究人员的青睐.增材制造技术的基本原理

为:首先在计算机中生成零件的三维CAD模型,并
分层切片,将零件的三维形状信息转化为一系列的

二维轮廓信息,在计算机控制下沿特定路径逐层沉

积材料,最终形成零件的三维近净形实体[１Ｇ３].在选

区激光熔化(SLM)技术中,激光束按特定路径逐层

熔化铺展在粉床上特定区域的金属粉末,最终形成

形状复杂的三维零件[４Ｇ７].在成形过程中,高能激光

束与金属粉末相互作用形成高温液态熔池,随着激

光的快速扫描(速率约为１m/s),熔池快速凝固,熔
池在 凝 固 过 程 中 具 有 较 高 的 温 度 梯 度 (约

１０５ ℃/m)和凝固速率(约１０６~１０８m/s).该凝固

属于近快速凝固过程,因此材料内部组织的形成条

件异于常规条件[８].

AlSi１０Mg合金属于 AlＧSiＧMg系的典型亚共

晶合金,具有轻量化、低热膨胀系数、高热导率、高力

学性能和低成本等特点,在航空航天、汽车、热交换

设备中广泛应用[９Ｇ１０].该合金具有小的凝固区间,
凝固过程中形成的共晶硬质Si相的形态与尺寸对

合金的力学性能有显著影响[１１].与铸造不同,SLM
成形过程中熔池内部极高的冷却速率不仅使晶粒变

得细小,起到细晶强化的作用,还使Si相的形态趋

于细小弥散分布,极大地提高了合金的强度[９,１２Ｇ１４].
材料 的 组 织 形 态 决 定 了 其 最 终 的 使 用 性

能[１５Ｇ１７].在SLM成形AlＧSi系合金过程中,往往通

过后续的固溶和时效处理来提升合金的力学性

能[１２,１８Ｇ２０],热处理过程使合金中析出的Si相逐渐球

化并长大.与沉积态合金相比,热处理后的合金强

度降低,塑性增大.对 AlＧSi系合金的疲劳与断裂

机理进行研究后可知[２０Ｇ２１],合金经不同热处理后的

疲劳性能与抗断裂能力不同.SLM 成形的 AlＧSi
系合金组织存在明显的各向异性,因此其性能必然

存在各向异性,而不同方向上性能的差异对零件的

使用具有重要意义.
本文对SLM 成形 AlSi１０Mg试样沿沉积方向

和垂直于沉积方向的显微组织进行了分析,重点研

究AlSi１０Mg合金内部组织在这两个方向上的各向

异性,并结合试样在上述两个方向上的力学性能及

断口检测结果,进一步讨论了合金力学性能的各向

异性,为SLM成形AlSi１０Mg零件在航空发动机控

制系统中的工程化应用提供参考.

２　实验方法

２．１　AlSi１０Mg粉末材料

所选材料为 AlSi１０Mg球形粉末,粉末粒径分

布范围为０~５０μm.该合金是一种小凝固区间的

典型亚共晶铸造铝合金,在SLM 过程中形成的亚

共晶组织可以显著提高零件的综合性能.图１为

SLM 成 形 实 验 使 用 的 通 过 气 雾 化 法 制 备 的

AlSi１０Mg粉末的扫描电子显微镜(SEM)形貌,该
粉末的球形度较高,但粉末粒径差异较大,大颗粒粉

末局部位置黏结有小颗粒粉末,形成了典型的卫星

粉.表１为通过电感耦合等离子体原子发射光谱法

测得的AlSi１０Mg粉末的化学成分.

图１ AlSi１０Mg粉末材料的SEM形貌

Fig敭１ SEMimageofAlSi１０Mgpowder

表１　AlSi１０Mg粉末的化学成分

Table１　ChemicalcompositionofAlSi１０Mgpowder ％

Al Si Cu Zn Mn Mg Fe Ti Ni Sn
Balance １０．７２ ０．００６８ ０．００３７ ０．０１５ ０．３ ０．１７ ０．００８３ ０．００３ ０．０００１３

２．２　实验条件与试样制备

采用选区激光熔化技术制备AlSi１０Mg合金试

样,该技术的基本原理如图２(a)所示:在金属粉床

上,激光热源按照给定的扫描路径熔化特定区域的

粉末材料,成形完一层后工作台下降一定高度,同时

铺展一层新的粉末,如此往复直至成形结束.SLM

成形实验采用EOSM２９０设备,如图２(b)所示,该
设备的成形工作台尺寸为２５０mm×２５０mm×
３２５mm,工作台预热最高温度为２００℃,且配备了

最大功率为４００W 的Nd∶YAG激光器作为熔化金

属粉末的热源.SLM 成形环境为氩气气氛,成形舱

压力为４５Pa,氧气的体积分数为０．１％~０．３％.

０７０２００３Ｇ２
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成形AlSi１０Mg合金试样的工艺参数如表２所

示.SLM 成 形 实 验 前 先 将 铝 合 金 基 板 由 室 温

(２５℃)加热至２００℃进行预热处理,基板预热的目

的是降低成形过程中零件内部的热应力与变形,确
保成形过程稳定进行.实验中分别成形尺寸为

１０mm×１０mm×１０mm的块状试样和３组标准

室温拉伸试样,拉伸试样按标准 GB/T２２８．１———

２０１０进行加工,试样的宏观形貌如图３(a)、(c)所
示.成形结束后对沉积态试样进行３００℃×２h的

退火处理,以消除试样内部的残余应力.

图２ (a)基于粉末床的SLM技术示意图;(b)EOSM２９０选区激光熔化设备

Fig敭２  a SchematicdrawingofSLMtechnologybasedonpowderbed  b SLMequipmentofEOSM２９０

表２　SLM成形过程工艺参数

Table２　ProcessingparametersusedinSLM

Laserpower/W Spotdiameter/mm Layerthickness/μm Scanningspeed/(mms－１)Hatchingspace/mm
３７０ ０．１ ３０ １０００ ０．１９

图３ (a)SLM成形AlSi１０Mg块状试样;(b)拉伸试样的尺寸;(c)SLM成形AlSi１０Mg拉伸试样

Fig敭３  a AlSi１０MgcubicsampleformedbySLM  b sizeoftensilesample 

 c AlSi１０MgtensilesamplesformedbySLM

２．３　显微组织与性能表征

AlSi１０Mg块 状 金 相 试 样 采 用 Keller试 剂

(HF、HCl、HNO３、H２O的体积比为１∶１．５∶２．５∶９５)
进行金相腐蚀实验,腐蚀时间为１０s;然后分别采用

AxioVert．A１研究级倒置万能材料显微镜(OM)和

SIGMAHV的ZEISS场发射SEM 观测试样的显

微组织.取横、纵向各三组拉伸试样,在型号为

WDWＧ５０的电子万能试验机上进行室温拉伸试验,
拉伸速度为２mm/min,通过SEM 分析试样的断口

形貌.

０７０２００３Ｇ３
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３　实验结果与讨论

３．１　显微组织

图４为块状试样A、B、C 面的三维显微组织

图及其局部放大形貌.在试样顶面可观察到偏转

方向不同、宽度差异较大的熔道轮廓,如图中红色

箭头所示;在试样侧面可观察到呈半圆形的熔池

截面,且熔池截面积大小各异.造成上述差异的

原因,一方面在于成形过程中激光采用光栅式扫

描,且 扫 描 方 向 每 层 偏 转 ６７°,扫 描 速 率 过 快

(＞１m/s),形成的非稳态熔池在多道搭接条件下

截面积不均匀;另一方面在于扫描方向的偏转使

熔道方向不可能总垂直或平行于剖切截面,而是

与截面呈一定的角度.
图４(b)和４(c)所示为A、B 面显微组织的局部

放大形貌,图中红色虚线为熔池边界,该处枝晶较熔

池内部的更粗大,且呈胞状生长,平均一次枝晶间距

λ１ 为２μm;熔池内部的枝晶较为细小,且呈树枝状

生长,平均一次枝晶间距λ１ 小于１μm.枝晶呈典

型的外延生长特性,即枝晶沿熔池底部向顶部生长,
但同一熔池内局部位置存在多个枝晶生长方向不一

致的亚结构.图４(d)为试样顶面(C 面)的显微组

织形貌,熔池边界与内部晶粒尺寸的差异与上述规

律一致,但是,由于C 截面近乎垂直于枝晶的生长

方向,在视场中枝晶的形貌呈极细小的圆形.
在传统铸造 AlＧSi亚共晶合金中[１４,２１],由于凝

固过程属于非定向凝固,初生αＧAl枝晶不具有定向

生长的特性,也无固定的枝晶间距,但枝晶尺寸比

SLM成形大一个数量级.SLM 成形 AlSi１０Mg零

件的显微组织优于铸件.

图４ (a)SLM成形AiSi１０Mg合金块状试样显微组织的三维形貌,图中红色虚线为扫描路径示意图;
(b)~(c)A 面、B 面、C 面组织的放大形貌,红色虚线为熔道边界

Fig敭４  a ThreeＧdimensionalmicrostructureimageofAlSi１０MgcubicalsampleformedbySLM 
thereddashedlinesshowthescanningstrategy  b Ｇ c enlargedmorphologyofA B Csurfaces 

thereddashedlinesshowtheboundaryofmeltpool

　　图５为 AlＧSi二元合金近 Al角共晶相图[２０].
根据相图可知,合金在凝固过程中首先经历初生

αＧAl相的析出,即L→L＋α;随后温度达到共晶点

(５７７℃),发生共晶反应L→α＋Si.根据AlSi１０Mg
的凝固过程,上文所述的枝晶(胞晶、树枝晶)为初生

αＧAl,即图４中的亮区;当温度达共晶点时,在枝晶

间析出AlＧSi共晶组织,即图中４的暗区,但枝晶生

长方向的定向性决定了 AlＧSi共晶组织的析出形

态,造成合金在不同方向上组织形态的各向异性.

图６为SLM 成形过程中 AlSi１０Mg合金熔池

固Ｇ液界面推进示意图,熔池形态由固Ｇ液界面决定,
而固Ｇ液界面的推进速度与激光热源的移动速率有

关,因此将固Ｇ液界面沿扫描方向的速率记为vb,即
激光热源的移动速率,将沿熔池固Ｇ液界面法线方向

的速率记为vSＧL,即熔池的凝固速率,两者之间的夹

角记为θ.由几何关系可知[２２]

vSＧL ＝ vb cosθ. (１)

可见,由熔池底部到顶部,凝固速率vSＧL由０逐渐增

０７０２００３Ｇ４



中　　　国　　　激　　　光

图５ AlＧSi二元共晶相图(红线为AlＧ１０Si的

凝固路径与相转变过程)[２０]

Fig敭５ PhasediagramofaluminumＧsilicon thereddashed
lineshowsthesolidificationpathandphase

transformationofAlＧ１０Si  ２０ 

图６ SLM成形AiSi１０Mg合金熔池固Ｇ液界面推进示意图

Fig敭６ SchematicdrawingofsolidＧliquidinterfaceof
SLMformedAlSi１０Mgalloymeltpool

大为接近vb,而熔池底部因可以通过前一层材料进

行充分的热传导,因而具有更大的温度梯度,但热积

累效应使温度梯度G 沿熔池底部到顶部逐渐降低,
这也说明了熔池底部与顶部具有不同的温度梯度G
和凝固速率vSＧL,而这两个参数会显著影响熔池中

枝晶的生长形态与大小.凝固理论[２３]指出,在具有

特定温度梯度的强制凝固过程中,随着凝固速率的

提高,固Ｇ液界面通常经历平界面→胞晶→树枝晶→
胞晶→平界面生长,而SLM 过程作为近快速凝固

过程,凝固过程中熔池底部具有较高的温度梯度和

较低的凝固速率,因此αＧAl以胞晶的形态生长,几
乎不存在二次分支;此后随着凝固速率的增加,αＧAl
转为树枝状生长,出现较为发达的二次枝晶臂,且比

熔池底部的枝晶更细小.

图７更清晰地显示出熔池底部边界的胞状晶区

和内部的树枝晶区.在熔池底部边界,枝晶形态为

粗大的胞状晶,胞状晶区宽度不超过１０μm,而在熔

池内部则转变为带有明显二次分支的定向性较强的

树枝晶.针对熔池底部边界和内部不同的晶粒生长

形态,可由温度梯度G 与凝固速率vSＧL的比值(G/

vSＧL)判定[２３].熔池底部边界为初始固Ｇ液界面形成

区域,在凝固过程中,该处的温度梯度较大而凝固速

率较小,因此G/vSＧL值大;而在熔池内部,热传导条

件的变化使温度梯度降低,但凝固速率却显著增加,
因而G/vSＧL值小于熔池底部边界区域.熔池底部边

界与内部G/vSＧL值的不同造成两处枝晶生长形态存

在上述差异.

图７ SLM成形AiSi１０Mg合金熔池中的胞状晶区

与树枝状晶区

Fig敭７ CellularanddendritezonesinSLMformed
AlSi１０Mgmeltpool

图８为块状试样A 面的SEM高倍组织形貌,
组织中存在微小气孔,且气孔直径不超过１０μm,
对于此类缺陷不做深入讨论,这里主要研究材料

内部组织生长特征的各向异性.根据前文的金相

分析结果可知,在熔池凝固过程中,液相中先部分

析出αＧAl相,αＧAl相以树枝晶的形态生长,当温度

达到共晶点(５７７℃)时,在αＧAl枝晶间的残余液

相中析出AlＧSi共晶体,因此图中黑色区域为初生

αＧAl相,灰色区域为 AlＧSi共晶体.可见,合金中

共晶组织的形核与生长对合金材料的组织特征具

有重要影响.然而,激光立体成形(LSF)中 AlＧSi
系合金共晶组织的生长研究表明[２４Ｇ２６],在高冷却

速率条件下,AlＧSi系合金中的AlＧSi共晶组织在初

生αＧAl枝晶间的液相中独立形核,并通过相互协

调耦合生长长大,这为本研究提供了理论支撑.

SLM过程具有比LSF更高的冷却速率,因此AlＧSi
共晶组织的形核与生长机理与LSF过程相同,但
形成的AlＧSi共晶组织更加细小,并连续析出于初

０７０２００３Ｇ５
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生αＧAl枝晶间的液相中,最终呈现细长纤维状或

网状结构.图８中白色虚线为熔池边界,白色箭

头指向为 AlＧSi共晶组织的生长方向,可以看出

AlＧSi共晶组织呈典型的外延生长特征.在图８中

的a区域,AlＧSi共晶组织呈细长针状生长,并具有

从熔池底部向顶部生长的严格取向,AlＧSi共晶组

织的长宽比较大,宽度约为０．２μm;在图８中的b、

c区域,熔池内部 AlＧSi共晶组织的生长方向并不

一致,如图中白色箭头所示,但总的趋势是沿熔池

边缘面法线方向.Thijs等[１３]在研究 AlSi１０Mg合

金组 织 演 化 时 通 过 晶 粒 的 电 子 背 散 射 衍 射

(EBSD)形貌观察到过类似的现象.

图８ SLM成形AlSi１０Mg块状试样A 面组织的SEM形貌及各区域放大图

(白色虚线为熔池边界,白色箭头示意方向为树枝晶生长方向)

Fig敭８ SEM morphologyofAplaneofcubicalAlSi１０MgsampleformedbySLM thewhitedashedlineshowsthe
boundaryofmeltpoolandthewhitearrowspresentthegrowthdirectionofdendrites 

　　图９为块状试样C 面的SEM高倍组织形貌及

各区域放大图,图中红色虚线将组织按粗细程度分

为三个区域,即位于熔池内部的组织细小区域(细晶

区)、处于熔池边界的组织粗大区域(粗晶区)和由前

一层扫描引起的热影响区.三个区域中析出的AlＧ
Si共晶组织在形态和尺度方面均存在一定差异.
在熔池内部的细晶区,AlＧSi共晶组织在αＧAl枝晶

间析出,其形态呈细密的网状结构,宽度＜１μm,初
生αＧAl相被AlＧSi共晶组织包围;粗晶区位于熔池

边界,由于此处初生的αＧAl以胞晶形式生长,因此

AlＧSi共晶组织的形态呈近乎圆形的网状结构,宽度

在１~２μm之间.可见:与熔池内部相比,熔池边

界的AlＧSi共晶组织明显粗化;热影响区位于熔池

外侧,由前一层扫描过程中激光对该处的二次加热

作用形成,热循环使该处的AlＧSi共晶组织分解,网
状AlＧSi共晶组织逐渐中断,形态接近球状颗粒.

图１０为图９中a、b、c三区域中AlＧSi共晶组织

的形态演化示意图.根据前文的分析可知:熔池内

部的AlＧSi共晶组织在初生αＧAl枝晶间析出并长

大,熔池内部更大的凝固速率在一定程度上细化了

αＧAl枝晶,因此在后续共晶反应中析出的AlＧSi共

晶组织呈致密的网状结构分布于αＧAl枝晶间;与熔

池内部相比,熔池边界较大的温度梯度和较低的凝

固速率使AlＧSi共晶组织更粗大,粗大的胞晶间在

共晶反应前残留有更多的液相,因此在后续共晶反

应中形成更多的Si相;前一层扫描过程中的热循环

作用,极大地提高了热影响区 AlＧSi共晶组织的扩

散激活能,并增大了AlＧSi共晶组织的扩散速率,使
该区域中的AlＧSi共晶组织发生扩散,具体表现为

网状AlＧSi共晶组织发生分解并逐渐球化,由连续

的网状结构变为间断的微粒状.

３．２　力学性能

图１１为通过室温拉伸试验获得的三组横向试

样(T,沿扫描方向)与三组纵向试样(L,沿沉积方

０７０２００３Ｇ６
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图９ SLM成形AlSi１０Mg块状试样C 面组织的SEM形貌

Fig敭９ SEM morphologyofCplaneofcubicalAlSi１０MgsampleformedbySLM

图１０ SLM成形AiSi１０Mg合金熔池不同区域AlＧSi共晶组织的形态演化示意图

Fig敭１０ SchematicofmorphologicalevolutionofAlＧSieutecticstructureindifferentzonesofmeltpool
inSLMformedAlSi１０Mg

向)的强度与延伸率.如图１１(a)所示,纵向试样的

屈服强度(YS)比横向试样高,约高１７MPa,两者的

抗拉强度(UTS)相当,可见,横、纵向试样在强度方

面的各向异性并不明显;图１１(b)中两者的塑性延

伸率却表现出强烈的各向异性,纵向试样的延伸率

最大为(８．３３±０．５２)％,而横向试样的延伸率最大

为(１４．０３±０．２５)％.表３为６组试样的拉伸结果及

其与传统压力铸造合金性能的对比.室温拉伸过程

对纵向试样沿沉积方向施加应力,三组拉伸试样的

屈服强度均值为(２９０．１３±４．１)MPa,抗拉强度均值

为(３２７．８８±３．９)MPa,延 伸 率 均 值 为(７．０７±
０．４１)％.在拉伸过程中,对横向试样沿垂直于沉积

方向施加应力,三组拉伸试样的屈服强度均值为

(２７３．５１±５．６)MPa,抗拉强度均值为(３２１．９８±
４．８)MPa,延伸率均值为(１３．５２±０．２４)％.

根据室温拉伸结果,横、纵向试样强度的各向异

性不显著,然而两者的延伸率相差近一倍,可见,

SLM成形材料性能的各向异性主要表现为延展性

的各向异性.
表３中的数据还指出,SLM 成形AlSi１０Mg试

样的综合性能优于传统压力铸造零件.虽然压力铸

造AlSi１０Mg零件的抗拉强度与本研究中SLM 成

形试样相当,但其屈服强度只有１７５MPa.此外,铸
件的延伸率也仅有３％,接近脆性材料,而SLM 成

形试样的延伸率[最大为(１４．０３±０．２５)％],远高于

铸 件.铸件与SLM成形试样力学性能的差异源于

０７０２００３Ｇ７
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图１１ SLM成形AlSi１０Mg合金横向、纵向试样的室温拉伸性能.(a)强度;(b)延伸率

Fig敭１１ RoomtemperaturetensilepropertiesofSLMformedAlSi１０Mgalloyintransverseandlongitudinaldirections敭

 a Strength  b elongation

其组 织.根 据 ３．１ 节 的 分 析 可 知,SLM 成 形

AlSi１０Mg合金的显微组织细密,平均枝晶间距不

超过１０μm.根据细晶强化理论[１４],晶粒尺寸与材

料强度之间的关系可用HallＧPetch公式描述:

σ＝σ０＋kd－(１/２), (２)
式中:σ为材料的强度;σ０ 为阻碍位错运动的抗力,

相当于理想单晶体的屈服强度;k为 HallＧPetch系

数;d 为晶粒尺寸.在SLM 成形 AlSi１０Mg合金

中,不仅晶粒得到细化,晶界数量增加,而且共晶反

应中析出的细密的网状AlＧSi共晶组织形成的大量

AlＧSi界面也会阻碍位错运动.可见,多因素的综合

作用提高了材料的强度.
表３　SLM成形AiSi１０Mg合金横、纵向试样及压铸合金的拉伸结果

Table３　TensileresultsofSLMformedAlSi１０Mgalloysampleinlongitudinalandtransverse
directionsanddieＧcastingalloysample

Item Yieldstrength/MPa Tensilestrength/MPa Elongation/％
Longitudinal１ ２８９．５５±４．２ ３２２．３０±５．５ ８．３３±０．５２
Longitudinal２ ２８５．０２±３．５ ３２７．５３±２．６ ５．４０±０．４６
Longitudinal３ ２９５．８２±４．５ ３３３．８０±３．７ ７．４９±０．２４
Average ２９０．１３±４．１ ３２７．８８±３．９ ７．０７±０．４１

Transverse１ ２７４．９９±５．７ ３２２．６９±３．６ １３．００±０．１３
Transverse２ ２７６．９４±５．８ ３１８．８０±６．６ １４．０３±０．２５
Transverse３ ２６８．６１±５．３ ３２４．４４±４．２ １３．５３±０．３５
Average ２７３．５１±５．６ ３２１．９８±４．８ １３．５２±０．２４

DiecastＧA３６０[１０] １７５ ３２０ ３．０

　　图１２为纵向与横向拉伸试样断口的SEM 形

貌.图１２(a)中红色箭头所指处显示断口位置存在

大量高低不平的解理小平面,并形成了多个解理台

阶,总体呈沿晶断裂的特征.图１２(b)、(c)为解理

平面处的局部放大形貌,可以发现在解理面上存在

大量尺寸为１~２μm的韧窝,韧窝形状规则但深度

较浅,故而纵向试样的延伸率较低;此外,在韧窝尾

部存在断裂的Si相,如图１２(c)中红色箭头所指.
横向试样断口中虽然也存在解理小台阶,但在断口

局部位置存在尺寸为５~１０μm的Si颗粒,如图中

红色虚线所示,且在Si相表面存在微裂纹,表明该

处在 断 裂 前 经 历 了 较 强 的 塑 性 变 形 过 程.在

图１２(e)、(f)中可以发现,横向试样断口上的韧窝

尺寸普遍小于１μm,但韧窝深度明显大于纵向试

样,这一点说明在塑性变形过程中横向试样的变形

更加剧烈,因而宏观延伸率更大.
通过以上分析可知,SLM 成形AlSi１０Mg合金

试样的各向异性主要表现在延展性上,而延展性与

拉伸过程中材料的塑性变形相关.在拉伸过程中,
由于αＧAl相的强度较低,因此塑性变形首先开始于

富Al的αＧAl相,然而共晶反应过程使αＧAl相被细

密的网状AlＧSi共晶组织包围,共晶组织中的Si相

因强度较高而不易产生塑性变形,因此在αＧAl/Si
界面处形成应力集中,如图１３所示,当应力水平到

达一定程度且不足以协调两相的塑性变形时,就在

该界面处产生微裂纹或微孔,在随后的应变过程中

微孔聚集长大并形成裂纹,随着裂纹的逐渐扩展最

终导致试样发生断裂.通过对拉伸断口进行分析可

０７０２００３Ｇ８
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图１２ SLM成形AlSi１０Mg合金室温拉伸断口的SEM形貌.(a)~(c)纵向试样;(d)~(f)横向试样

Fig敭１２ SEMtensilefracturesofSLMformedAlSi１０Mgalloyatroomtemperature敭

 a Ｇ c Longitudinalsample  d Ｇ f transversesample

知,无论拉伸应力的方向是横向还是纵向,在断口处

都可以观察到Si相,而Si相析出于初生αＧAl枝晶

间,因此可以断定SLM成形AlSi１０Mg合金的断裂

方式为沿晶断裂.

图１３ SLM成形AlSi１０Mg合金室温拉伸过程

裂纹形成示意图

Fig敭１３ CrackformationofSLMformedAlSi１０Mgalloy
intensileprocessatroomtemperature

４　结　　论

采用SLM技术成形了 AlSi１０Mg合金块状试

样和室温拉伸试样,研究了 AlSi１０Mg合金组织与

性能的各向异性,得到了如下结论:

１)SLM成形AlSi１０Mg合金组织呈各向异性.
熔池内部的组织细小,AlＧSi共晶组织沿材料沉积方

向呈典型的外延式生长,形态为细长针状,生长方向

趋于沿熔池边缘面法线;AlＧSi共晶组织沿扫描方向

呈致密网状结构,αＧAl相被包围其中,且熔池边界

上的网状AlＧSi共晶组织较熔池内部的 AlＧSi共晶

组织粗大,但网状 AlＧSi共晶组织在热影响区发生

部分分解.

２)SLM成形AlSi１０Mg合金性能的各向异性

主要表现在延展性上.横、纵向拉伸试样的强度相

当,但延伸率相差近一倍.纵向试样断口上的韧窝

尺寸小于横向试样,因而宏观塑性更差.在塑性变

形过程中,αＧAl相和Si相的强度不匹配,使得裂纹

在两者界面处萌生并扩展,导致试样最终断裂,试样

断口总体呈沿晶断裂的特征.

３)SLM成形AlSi１０Mg合金的组织致密且定

向性较强,细化的枝晶与大量 AlＧSi界面的存在显

著提高了合金的综合力学性能.SLM 技术独具的

快速研发集成制造模式,使得其在航空发动机控制

系统典型复杂零部件的设计制造中具有广阔的工程

化应用前景.

参 考 文 献

 １ 　HuangW D LinX ChenJ etal敭Lasersolid
forming technology M 敭 Xi′an Northwestern
PolytechnicalUniversityPress ２００７ １Ｇ２０敭

　　　黄卫东 林鑫 陈静 等敭激光立体成形 M 敭西安 
西北工业大学出版社 ２００７ １Ｇ２０敭

 ２ 　BaufeldB vanderBiest O Gault R敭Additive
manufacturingofTiＧ６AlＧ４Vcomponentsbyshaped
metal deposition microstructure and mechanical

properties J 敭MaterialsandDesign ２０１０ ３１ １  
S１０６ＧS１１１敭

 ３ 　TanH ZhangF Y WenRJ etal敭Numerical

０７０２００３Ｇ９



中　　　国　　　激　　　光

simulationofpowderfeedoflasersolidforming J 敭
ChineseJournalofLasers ２０１１ ３８ １０  １００３００３敭

　　　谭华 张凤英 温如军 等敭激光立体成形粉末流输

送的数值模拟研究 J 敭中国激光 ２０１１ ３８ １０  
１００３００３敭

 ４ 　LouvisE FoxP SutcliffeC敭Selectivelasermelting
ofaluminumcomponents J 敭JournalofMaterials
ProcessingTechnology ２０１１ ２１１ ２  ２７５Ｇ２８４敭

 ５ 　WongM TsopanosS SutcliffeC etal敭Selective
lasermeltingofheattransferdevices J 敭Rapid
PrototypingJournal ２００７ １３ ５  ２９１Ｇ２９７敭

 ６ 　KruthJP FroyenL VaerenberghJ V etal敭
Selectivelaser meltingofironＧbasedpowder J 敭
JournalofMaterialsProcessingTechnology ２００４ 
１４９ １  ６１６Ｇ６２２敭

 ７ 　YangX W YangY Q LiuY etal敭Studyon
dimensionalaccuracyoftypicalgeometricfeatures
manufacturedbyselectivelasermelting J 敭Chinese
JournalofLasers ２０１５ ４２ ３  ０３０３００４敭

　　　杨雄文 杨永强 刘洋 等敭选区激光熔化成形典型

几何特征尺寸精度研究 J 敭中国激光 ２０１５ ４２
 ３  ０３０３００４敭

 ８ 　LiY L GuD D敭Parametricanalysisofthermal
behavior during selective laser melting additive
manufacturing of aluminum alloy powder J 敭
MaterialsandDesign ２０１４ ６３ ２  ８５６Ｇ８６７敭

 ９ 　ReadN Wang W EssaK etal敭Selectivelaser
meltingofAlSi１０Mgalloy processoptimizationand
mechanicalpropertiesdevelopment J 敭Materialsand
Design ２０１５ ６５ ４１７Ｇ４２４敭

 １０ 　LiB WangH W JieJC etal敭Effectsofyttrium
andheattreatmentonthemicrostructureandtensile
propertiesofAlＧ７敭５SiＧ０敭５Mgalloy J 敭Materialsand
Design ２０１１ ３２ ３  １６１７Ｇ１６２２敭

 １１ 　TsaiYC ChouCY LeeSL etal敭Effectoftrace
Laadditiononthe microstructureand mechanical
propertiesofA３５６ AlＧ７SiＧ０敭３５Mg aluminumalloys
 J 敭JournalofAlloysandCompounds ２００９ ４８７
 １ ２  １５７Ｇ１６２敭

 １２ 　AboulkhairN T MaskeryI TuckC etal敭The
microstructure and mechanical properties of
selectivelylasermelted AlSi１０Mg theeffectofa
conventionalT６Ｇlikeheattreatment J 敭Materials
Science&EngineeringA ２０１６ ６６７ １３９Ｇ１４６敭

 １３ 　ThijsL Kempen K KruthJ P etal敭FineＧ
structured aluminum products with controllable
textureby selectivelaser melting of preＧalloyed
AlSi１０Mgpowder J 敭Acta Materialia ２０１３ ６１
 ５  １８０９Ｇ１８１９敭

 １４ 　QianD Y ChenCJ Zhang M etal敭Studyon
microstructureand microＧmechanicalpropertiesof

porousaluminumalloyfabricatedbyselectivelaser
melting J 敭ChineseJournalofLasers ２０１６ ４３ ４  
０４０３００２敭

　　　钱德宇 陈长军 张敏 等敭选区激光熔化成形多孔

铝合金的显微组织及微观力学性能研究 J 敭中国激

光 ２０１６ ４３ ４  ０４０３００２敭
 １５ 　ZhangB CaoY WangL etal敭Anisotropyof

bodyＧcenteredＧcubic structures by selective laser
melting J 敭ChineseJournalofLasers ２０１７ ４４ ８  
０８０２００５敭

　　　张博 曹毅 王玲 等敭选区激光熔化体心立方多孔

结构 的 各 向 异 性 J 敭中 国 激 光 ２０１７ ４４ ８  
０８０２００５敭

 １６ 　Hou H P Liang Y C He Y L et al敭
Microstructure evolution and tensile property of
HastelloyＧXalloysproducedbyselectivelasermelting
 J 敭ChineseJournalofLasers ２０１７ ４４ ２  
０２０２００７敭

　　　侯慧鹏 梁 永 朝 何 艳 丽 等敭选 区 激 光 熔 化

HastelloyＧX合金组织演变及拉伸性能 J 敭中国激

光 ２０１７ ４４ ２  ０２０２００７敭
 １７ 　XiaoZN LiuTT LiaoWH etal敭Microstructure

and mechanicalpropertiesof TC４titanium alloy
formedbyselectivelasermeltingafterheattreatment
 J 敭ChineseJournalofLasers ２０１７ ４４ ９  
０９０２００１敭

　　　肖振楠 刘婷婷 廖文和 等敭选区激光熔化成形

TC４钛合金热处理后微观组织和力学性能 J 敭中国

激光 ２０１７ ４４ ９  ０９０２００１敭
 １８ 　PrashanthK G ScudinoS Klauss H J etal敭

MicrostructureandmechanicalpropertiesofAlＧ１２Si
producedbyselectivelasermelting effectofheat
treatment J 敭MaterialsScience& EngineeringA 
２０１４ ５９０ ２  １５３Ｇ１６０敭

 １９ 　LiW LiS LiuJ etal敭Effectofheattreatmenton
AlSi１０Mgalloyfabricatedbyselectivelasermelting 
microstructureevolution mechanicalpropertiesand
fracture mechanism  J 敭 Materials Science &
EngineeringA ２０１６ ６６３ １１６Ｇ１２５敭

 ２０ 　BrandlE HeckenbergerU HolzingerV etal敭
Additive manufactured AlSi１０Mg samples using
selectivelasermelting SLM  microstructure high
cyclefatigue andfracturebehavior J 敭Materialsand
Design ２０１２ ３４ １５９Ｇ１６９敭

 ２１ 　SuryawanshiJ PrashanthK G ScudinoS etal敭
Simultaneous enhancements of strength and
toughnessin an AlＧ１２Sialloy synthesized using
selectivelasermelting J 敭Acta Materialia ２０１６ 
１１５ ２８５Ｇ２９４敭

 ２２ 　GänmannM BezenconC CanalisP etal敭SingleＧ
crystallaserdepositionofsuperalloys processingＧ

０７０２００３Ｇ１０



中　　　国　　　激　　　光

microstructuremaps J 敭ActaMaterialia ２００１ ４９
 ６  １０５１Ｇ１０６２敭

 ２３ 　KurzW FisherDJ敭Fundamentalsofsolidification
 M 敭Beijing HigherEducationPress ２０１０ ６４Ｇ７４敭

　　　KurzW FisherDJ敭凝固原理 M 敭北京 高等教育

出版社 ２０１０ ６４Ｇ７４敭
 ２４ 　NogitaK DahleAK敭Effectsofborononeutectic

modificationofhypoeutecticAlＧSialloys J 敭Scripta
Materialia ２００３ ４８ ３  ３０７Ｇ３１３敭

 ２５ 　Nogita K Dahle A K敭Eutecticsolidificationin
hypoeutectic AlＧSi alloys electron backscatter
diffractionanalysis J 敭MaterialsCharacterization 
２００１ ４６ ４  ３０５Ｇ３１０敭

 ２６ 　HoschT EnglandL NapolitanoR敭Analysisofthe
high growthＧrate transition in AlＧSi eutectic
solidification J 敭JournalofMaterialsScience ２００９ 
４４ １８  ４８９２Ｇ４８９９敭

０７０２００３Ｇ１１


