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CuＧAlＧNiＧTi合金激光选区成形工艺及其力学性能
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摘要　基于激光选区熔化(SLM)工艺制备了一种具有高致密度、高强度和高硬度的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti形状记忆

合金试样.对试样的微观组织进行分析表征,并研究了其在室温和３００℃下的拉伸性能.结果表明:当激光能量

密度约为１１０J􀅰mm－３时,试样的相对密度最大,超过９９．５％;试样微观组织中平行延伸的板条状马氏体横跨熔化

道生长,晶粒平均尺寸约为４３μm,与铸造试样相比,晶粒得到明显细化;试样在常温下的抗拉强度为(５４１±
２６)MPa,断后伸长率为(７．６３±０．３９)％;在３００℃下的抗拉强度提高至(６１１±９)MPa,断后伸长率提高至(１０．７８±
１．８７)％,该合金在高温领域具有一定的应用潜力.
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Abstract　CopperＧbasedshapememoryalloysCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tiwithhighrelativedensity highstrengthand
highhardnessarefabricatedbyselectivelasermelting SLM 敭Themicrostructuresarecharacterizedandthetensile
propertiesatroomtemperatureand３００℃areevaluated respectively敭Theresultsshowthatthemaximumrelative
densityof９９敭５％isobtainedwhenthelaserinputenergyis１１０J􀅰mm－３敭Thelathmartensiteextendinginparallel
inthemicrostructureofthesamplegrowsacrossthemeltingtracksandtheaveragegrainsizeisabout４３μm The
grainsizeoftheSLMＧfabricatedsampleissmallerthanthatofthecastingsample敭Theaveragetensilestrengthand
percentageelongationafterfractureoftheSLMＧfabricatedsampleare ５４１±２６ MPaand ７敭６３±０敭３９ ％atroom
temperature respectively andthetensilestrengthisincreasedto ６１１±９ MPaat３００℃ andthepercentage
elongationafterfractureisincreasedto １０敭７８±１敭８７ ％敭TheSLMＧfabricatedalloyshowsagoodapplication
potentialinthehightemperaturefields敭
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１　引　　言

形状记忆合金(SMA)的比强度高,具有优异的

耐腐蚀性能以及良好的耐磨性和抗疲劳性,还具有

超弹性、形状记忆效应、生物相容性等特殊性能[１].
其中,NiＧTi形状记忆合金和Cu基形状记忆合金是

两种使用最为广泛的形状记忆合金[２].NiＧTi形状

记忆合金比Cu基形状记忆合金具有更好的形状记

忆性和超弹性[３Ｇ５],但其相变温度低,只能在低于

１００℃的工作温度下使用[６],而且 NiＧTi形状记忆

合金是金属间化合物,可加工性较差[７Ｇ９].Cu基形

状记忆合金的相变温度较高,并且具有超弹性、双向

记忆性能以及高阻尼性[１０],可以作为高温下应用

(如热致动器、热传感器)的优选材料,最高使用温度

０３０２００１Ｇ１
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可达２４０℃[１１].此外,Cu基形状记忆合金良好的

可加工性为复杂形状零件的制造提供了可行性[６].

Cu基形状记忆合金主要分为CuＧAlＧNi和CuＧZnＧ
Al两个系列,其马氏体相变温度可以在很大范围内

调整[１２Ｇ１３].Cu基形状记忆合金的相变温度对组成

的变化比较敏感[３],因此可以通过调整合金中元素

的比例来满足不同应用环境中的各种温度要求.相

比较而言,CuＧAlＧNi合金比CuＧZnＧAl合金具有更

高的马氏体相变温度[１４].Sugimoto等[１５]开发了一

种CuＧAlＧNiＧMn合金,其在高于１００℃的温度下具

有良好的热力学稳定性和抗老化性能,显示出良好

的高温应用能力.然而,CuＧAlＧNi合金本身的脆性

使其在加工过程中容易发生晶间开裂[１６].目前,细
化晶粒是改善Cu基形状记忆合金脆性和提高其力学

性能的主要途径.研究人员发现,添加B、V和Ce元

素可以使CuＧAlＧNi合金和CuＧZnＧAl合金的晶粒得

以细化[１７Ｇ１９],添加Ti和Zr元素可以使CuＧAlＧNi合金

的晶粒得以细化[２０Ｇ２１].此外,快速凝固的方法,如熔

体纺丝[２２]、熔体提取[２３]、喷射成形[２４]及选区激光熔

化[２５],可以提高CuＧAlＧNi合金的性能.
激光选区熔化(SLM)是一种增材制造(AM)技

术,它通过逐层熔化粉床中特定区域的粉末来整体

制造零件[２６].在SLM 加工过程中,冷却速率可达

２．１３×１０６~２．９７×１０６ ℃􀅰s－１[２７],可以获得粒径约

为１μm的细小晶粒,试样的力学性能可与锻件相

当[２６].目前,形状记忆合金的SLM 成形研究主要

集中在 NiＧTi合金[２８Ｇ３１]上,Cu基形状记忆合金的

SLM成形研究还鲜有报道.Gustmann等[３２Ｇ３３]研

究了SLM工艺参数对CuＧ１１．８５AlＧ３．２NiＧ３Mn合金

显微组织和力学性能的影响,获得了近全致密的试

样,该试样在室温下的抗拉强度为(６２０±５０)MPa,
断后伸长率为(８．２±０．９)％,维氏硬度为(２４５±
２０)HV.可见,Cu基形状记忆合金的力学性能仍

有待提高.
根据CuＧAlＧNi三元合金相图可知,本课题组初

步设计了Cu基形状记忆合金CuＧ１３．５AlＧ４Ni,然后

向该合金中添加质量分数为０．５％的Ti,以细化晶

粒,提 高 合 金 的 力 学 性 能[２０].在 此 基 础 上 研 究

SLM成形工艺,分析SLM成形合金的相组成、微观

组织以及常温和高温下的力学性能,并与传统铸造

试样的性能进行对比.

２　实验方法

２．１　实验材料及设备

实验材料为气雾化制备的CuＧAlＧNiＧTi球形粉

末,该粉末材料由中南大学粉末冶金研究院提供,其
化学组分见表１.通过美国AccPyc公司的１３３０型

全自动真密度分析仪测定合金粉末的真实密度为

７．１１g􀅰cm－３.图１(a)、(b)所示为粉末的微观形

貌,其形貌呈球形或近球形,表面光滑且流动性好.
图２所示为粉末的粒径分布,其粒径呈正态分布.

F１０表示粒径不超过１９．８μm的粉末的体积分数为

１０％,F９０表示粒径不超过４６．７μm的粉末的体积分

数为９０％,粉末的平均粒径为３０．５μm,符合SLM
成形对粉末粒径的要求.

表１　CuＧAlＧNiＧTi球形粉末的化学成分

Table１　ChemicalcompositionofCuＧAlＧNiＧTi
sphericalpowders

Element Al Ni Ti Others Cu
Massfraction/％ １３．５ ４ ０．５ ＜０．１ ＞８１．９

图１ CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金粉末.(a)粉末的微观形貌;(b)颗粒的表面形貌

Fig敭１ CuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tialloypowders敭 a Microscopicmorphologyofpowders  b surfacemorphologyofparticles

　　实验设备为德国Solution公司的SLM１２５型

快速成形系统,成形工作台面的尺寸为１２５mm×
１２５mm×２００mm,最大输出功率为４００W,最大扫

描速率可达５m􀅰s－１.实验方法包括单道扫描、单

层制造和多层制造.单道扫描实验主要用来优化成

形工艺参数,确定单道成形工艺窗口,研究工艺参数

对熔化道宽度的影响规律.在单道扫描的基础上进

行单层制造,确定合适的扫描间距.选用合适的工

０３０２００１Ｇ２
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图２ CuＧ１３５．AlＧ４NiＧ０．５Ti合金粉末的粒径分布

Fig敭２ SizedistributionofCuＧ１３５敭AlＧ４NiＧ０敭５Ti
alloypowders

艺参数进行多层制造.

２．２　实验方法

SLM 成形实验选择激光功率和扫描速率作为

优 化 的 实 验 参 数.由 于 粉 末 的 平 均 粒 径 为

３０．５μm,铺粉层厚要略微大于粉末的平均粒径,选择

固定的层厚(０．０４mm)和扫描间距(０．０９mm)以及变

化的激光功率、扫描速率作为实验参数.为了减小

SLM期间的残余热应力,设置两个连续层间的扫描

方向旋转６７°,加工前将基材预热至２００℃.图３(a)
所示为在各加工参数下由SLM 制造的CuＧ１３．５AlＧ
４NiＧ０．５Ti合金立方体,尺寸为８mm×８mm×５mm;
图３(b)所示在优化的工艺参数(功率P 为３１０W,扫
描速率v为８００mm􀅰s－１,层厚D 为０．０４mm,扫描间

距H 为０．０９mm)下制备的拉伸试样.

图３ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金试样.(a)块体试样;(b)拉伸试样

Fig敭３ SamplesofCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５TialloyrepairedbySLM敭 a Cubesamples  b tensilesamples

　　采用阿基米德法排水法测量块体试样的体积密

度;利用日本岛津公司的XRDＧ７０００S型X射线衍射

仪进行物相分析,采用Cu靶,角度为０°~９０°;成形块

体试样用美国Buehler公司的Ecomet３００/Automet
３００型自动研磨抛光机粗磨、精磨和抛光后,再用体

积分数为５０％的HNO３溶液进行腐蚀,腐蚀时间约为

１０s;采用基恩士KEYENCE公司的VHXＧ１０００C型

光学显微镜和日本电子株式会社的JSMＧ７６００F型场

发射扫描电子显微镜观察试样的微观结构;采用美国

威尔逊公司的４３０SVD型数显维氏硬度计测试试样

的硬度,加载砝码的质量为５kg,保压时间为３０s,每
个试样表面选择５个点进行测量,然后求平均值;在
室温和３００℃下用日本岛津公司的AGＧ１００KN型力

学试验机进行拉伸实验,以０．５mm􀅰min－１的拉伸速

度和恒定载荷进行测试,通过激光引伸计记录应变;
采用日本电子株式会社的JSMＧ７６００F型场发射扫描

电子显微镜观察拉伸断口的形貌.

３　实验结果及分析

３．１　工艺优化

为了优化SLM 成形的工艺参数,采用不同的

激光功率和扫描速率组合进行单道扫描实验,通过

观察熔化道的连续性和平展性来缩小激光功率和扫

描速率的工艺窗口.图４所示为较为不同工艺参数

下连续的熔化道形貌,但是通过超景深光学显微镜

观察后发现,这些熔化道并未完全铺展开来,存在较

为严重的球化现象.首先,这跟材料本身有关,铜合

金的散热速率大,易球化,成形困难[３４];其次,在单

道单层扫描过程中,熔化道没有被粉末包围,而且与

基板直接接触,散热更快,存在较大误差.通过超景

深光学显微镜观察后发现,当激光功率为２５０~
３４０W,扫描速率为６００~９００mm􀅰s－１时,熔化道较

为连续,宽度较为平稳.
在单层单道面扫描的基础上,设定激光功率分

别为２５０,２８０,３１０,３４０W,扫描速率分别为６００,

７００,８００,９００mm􀅰s－１,利用SLM 工艺成形块体.
输入能量密度E 通常用于评估工艺参数对SLM样

品密度的影响,表达式为[３５]

E＝
P

HDv
. (１)

　　图５所示为输入能量密度与SLM 样品相对密

度之 间 的 关 系,可 见:当 输 入 能 量 密 度 为７７~

０３０２００１Ｇ３
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图４ 不同工艺参数下连续的熔化道形貌.(a)P＝２５０W,v＝６００mm􀅰s－１;(b)P＝２５０W,v＝８００mm􀅰s－１;(c)P＝
３００W,v＝８００mm􀅰s－１;(d)P＝３００W,v＝９００mm􀅰s－１;(e)P＝３１０W,v＝１０００mm􀅰s－１;(f)P＝３２０W,v＝
７００mm􀅰s－１;(g)P＝３４０W,v＝８００mm􀅰s－１;(h)P＝３４０W,v＝９００mm􀅰s－１;(i)P＝３００W,v＝９００mm􀅰s－１

Fig敭４ Morphologyofcontinuous meltingtracksobtainedatdifferentprocessparameters敭 a P ＝２５０ W v＝
６００mm􀅰s－１  b P＝２５０ W v＝８００mm􀅰s－１  c P＝３００ W v＝８００mm􀅰s－１  d P＝３００ W v＝
９００mm􀅰s－１  e P＝３１０ W v＝１０００mm􀅰s－１  f P＝３２０ W v＝７００mm􀅰s－１  g P＝３４０ W v＝
　　　　　８００mm􀅰s－１  h P＝３４０W v＝９００mm􀅰s－１  i P＝３００W v＝９００mm􀅰s－１

图５ 激光能量密度与相对密度之间的关系

Fig敭５ Relationshipbetweenlaserenergydensity
andrelativedensity

１１０J􀅰mm－３时,相对密度大于９９％,之后相对密度

随着能量密度的增加而略有增加;当输入能量密度

超过１１０J􀅰mm－３时,相对密度随着能量密度的增

加而显著降低.
为了从微观角度揭示激光能量密度与相对密度

之间的关系,选取了３个能量密度下制备的样品A、

B、C,采用光学显微镜(OM)观察样品的内部形貌,

结 果 如 图 ６ 所 示.当 输 入 能 量 密 度 较 低

(７７J􀅰mm－３)时,由于粉末未完全熔化,故而形成了

不连续的熔化轨道,同时,产生了不规则的熔池边

界,甚至熔化道之间没有熔合重叠,如图６(a)所示.
可见,由于熔体不足,产生了不规则的微孔,所以样

品 的 密 度 降 低.随 着 输 入 能 量 密 度 增 加 到

１０７J􀅰mm－３,熔化道变得连续,彼此重叠得更加充

分,在重叠的边界上没有发现孔隙,如图６(b)所示.
在高能量密度(１４７J􀅰mm－３)下制备的块体试样具

有几乎线性的重叠边界,同时,试样内部有较大的裂

纹产生,裂纹从熔化道中间产生并向四周扩展,如
图６(c)所示,这是由于激光能量密度过大,导致熔

池在冷却过程中的残余应力过大,超过了材料的屈

服极限,使得裂纹从熔池内部产生.当激光能量密

度过高后,熔池因温度过高而沸腾,飞溅出细小颗

粒,颗粒凝固后在熔池附近球化形成微小的金属球,
如图６(d)所示,这属于过烧现象,会导致样品的密

度 显 著 下 降.可 见,当 激 光 能 量 密 度 约 为

１１０J􀅰mm－３ (功 率 为３１０W ,扫 描 速 率 为

０３０２００１Ｇ４
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图６ 试样的OM形貌.(a)试样A的XＧY 面(７７J􀅰mm－３,２５０W,９００mm􀅰s－１);(b)试样B的 XＧY 面(１０７J􀅰mm－３,

３１０W,８００mm􀅰s－１);(c)试 样 C 的 XＧY 面(１４７J􀅰mm－３,３１０ W,６００ mm􀅰s－１);(d)试 样 C 的 XＧZ 面

　　　　　　　　　　　　　　　　　　(１４７J􀅰mm－３,３１０W,６００mm􀅰s－１)

Fig敭６ OM morphologyofsamples敭 a XＧYsurfaceofsampleA ７７J􀅰mm－３ ２５０Wand９００mm􀅰s－１   b XＧY
surfaceofsampleB １０７J􀅰mm－３ ３１０Wand８００mm􀅰s－１   c XＧYsurfaceofsampleC １４７J􀅰mm－３ ３１０W
　　　　　and６００mm􀅰s－１   d XＧZsurfaceofsampleC １４７J􀅰mm－３ ３１０Wand６００mm􀅰s－１ 

图７ CuＧAlＧNi合金的相组成.(a)CuＧAlＧNi三元相图在Ni质量分数为４％处的垂直截面(红色箭头表示CuＧ１３．５AlＧ４Ni
的凝固路径和相变);(b)当激光功率为３１０W,扫描速率为８００mm􀅰s－１时,SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti样品的

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　X射线衍射图

Fig敭７ PhasecompositionofCuＧAlＧNialloys敭 a VerticalcrosssectionofCuＧAlＧNiternaryphasediagramatmass
fractionof４％ ofNi redarrowshowssolidificationpathandphasetransitionofCuＧ１３敭５AlＧ４Ni   b XＧray
diffractionpatternofSLMＧfabricatedCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tisample laserpowerof３１０ W scanningspeedof

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　８００mm􀅰s－１ 

８００mm􀅰s－１,层厚为０．０４mm,扫描间距为０．０９mm)
时,试样具有最高的密度和最佳的可成形性.

３．２　物相分析

图７(a)所示为CuＧAlＧNi合金在 Ni质量分数

为４％时的三元相图,横坐标为Al的质量分数,纵
坐标为温度,红色箭头表示CuＧ１３．５AlＧ４Ni的凝固

路径和相变.通过相图分析可知,CuＧ１３．５AlＧ４Ni合

金的理论凝固路径为:L→L＋β→β→α＋NiAl＋γ２.

这表明,CuＧ１３．５AlＧ４Ni合金在室温下由α、AlNi和

γ２相组成,其中α相为Al溶入Cu中形成的面心立

方(FCC)结构固溶体,AlNi为金属间化合物,γ２是
以电子化合物为基的固溶体[７].图７(b)所示为

SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti块体试样的X射

线衍射图,其中２θ为X射线扫描的角度,通过分析

发现试样中仅存在β′１相,这是由于SLM 成形过程

是非平衡凝固的过程,粉末在激光在扫描过程中瞬
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时熔化并快速冷却,β相向α相和γ２相的转变过程

被抑制.当冷却速率大于５~６℃􀅰min－１时,共析

转变就会被抑制[７],而 SLM 的冷却速率可高达

２．１３×１０６~２．９７×１０６℃􀅰s－１[２７].通常,采用铸造工

艺制备CuＧAlＧNi系形状记忆合金时需要淬火以完

成热弹性马氏体相变,使得热弹性马氏体(β′１)在常

温下被保留下来.因此,SLM成形过程的快速凝固

能有效改善CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的形状记忆

性能.然而,X射线衍射图中的衍射峰表明,SLM
成形的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金试样中有β′１相,这
说明SLM制备CuＧ１３．５AlＧ４Ni合金的凝固路径为:

L→L＋β→β→β１→β′１.

３．３　显微组织分析

图８给出了在激光功率为３１０W,扫描速率为

８００mm􀅰s－１,层 厚 度 为０．０４ mm,扫 描 间 距 为

０．０９mm的工艺参数下,SLM 成形块体试样的微观

组织.图８(a)、(b)所示为采用扫描电镜(SEM)观
察到的垂直于成形方向上的晶粒形貌.计算晶粒平

均直径[３６]的表达式为

d＝
s
πM

, (２)

式中:s 为某个圆的面积;M 为该圆内的有效晶粒

数;d 为晶粒的平均直径.计算得到晶粒的平均直

径为４３μm,试样中的晶粒尺寸呈现出“双峰”分布

特征,在熔化道轨道重叠的区域,等轴晶的平均直径

范围为１０~３０μm.在熔化轨道的中心,晶粒垂直

于扫描方向生长,晶粒的平均直径为３０~８０μm.
图８(c)所示为组织中存在的典型的板条状马氏体,
马氏体在晶粒内部交叉生长,这与XRD的测试结

果一致.Saud等[３７]采用传统的铸造方法制备了

CuＧ１１．９AlＧ４NiＧ０．７Ti形状记忆合金,其平均晶粒尺

寸为４００μm.SLM样品的晶粒尺寸仅为铸造样品

的１/１０,这是SLM高的冷却速率和Ti元素晶粒细

化综合作用的结果.图８(d)所示为组织中存在的

直径约为４０μm的气孔.这是因为SLM 成形过程

中的凝固速率过快,导致熔池中的气体来不及溢出,
从而产生了气孔.这些气孔的存在是SLM 成形试

样不能达到完全致密的主要原因之一.

图８ 试样的SEM形貌.(a)XＧY 平面的组织;(b)方形区域的放大;(c)马氏体;(d)微孔

Fig敭８ SEM morphologyofsample敭 a MicrostructureonXＧYplane  b enlargedmicrostructureof
squareareamarkedinFig敭８ a   c martensite  d micropore

３．４　硬度分析

图９所示为SLM成形CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合

金块体试样在不同方向上的硬度值.XＧZ 平面上

的平均硬度为(２８９．１±１６．９)HV,略高于 XＧY 平

面上的平均硬度.这是因为 XＧZ 面的熔池边界密

度略高于XＧY 面,但是相组成没有明显差异.da
Silva等[３８]用SLM 成形CuＧ１１．８５AlＧ３．２NiＧ３Mn合

金试样,试样的平均硬度为２４９．３HV,高于传统铸

造合金的硬度(２０．９HV),晶粒的平均直径大于

１２３μm.与本研究相比,daSilva成形的样品的硬

度值更低,晶粒的平均直径更大,为本研究的３倍,
这是由于Ti元素的晶粒细化效应有助于增大SLM
成形的 CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的硬度.此外,

SLM成形过程中的快速凝固抑制了脆性γ２相的析
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图９ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的显微硬度

Fig敭９ MicrohardnessofCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Ti
alloyfabricatedbySLM

出,增大了合金的硬度.

３．５　常温拉伸性能

图１０所示为SLM 成形CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti
合金拉伸试样在室温下的应力Ｇ应变曲线,可以看

到,试样的抗拉强度为(５４１±２６)MPa,断后伸长率

为(７．６３±０．３９)％.与铸态CuＧ１１．９AlＧ４NiＧ０．７Ti形

状记忆合金[３７]相比,SLM 成形合金的抗拉强度降

低了２３％,断后伸长率提高了１６３％.高的断后伸

长率与合金中的细小晶粒及相组成有关,铸态CuＧ
１１．９AlＧ４NiＧ０．７Ti合 金 中 晶 粒 的 平 均 直 径 约 为

４００μm,比本实验中成形试样的大９~１０倍.另

外,SLM成形试样中不存在γ２脆性相,这有利于试

样延展性的提高.此外,本实验中成形试样的抗拉

强度比铸态CuＧ１１．９AlＧ４NiＧ０．７Ti形状记忆合金低

８４MPa,这可能归因于试样中气孔等缺陷的存在.
在拉应力或压应力作用下,应力集中很容易发生在

气孔等缺陷位置,这些位置在拉伸过程中优先成为

断裂源,导致试样的抗拉强度减小.

图１０ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金试样

在室温下的应力Ｇ应变曲线

Fig敭１０ StressＧstraincurvesofSLMＧfabricated
CuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tialloysamplesatroomtemperature

　　图１１所示为SLM成形CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合

金拉伸试样在室温下的断口形貌.图１１(a)所示为低

倍断口形貌,可以看到断口边缘没有发生明显的颈缩

现象,且断口由许多不规则取向的小刻面组成.在

图１１(b)中可以观察到放射状条纹和一些明亮的小

面.宏观断口特征表明,拉伸试样没有发生明显的塑

性变形,呈脆性断裂.在图１１(c)所示的微观形貌中

可以发现许多解理台阶、解理面和河流花样,这表明

拉伸试样为解理断裂.在拉伸过程中,由于应力集

中,裂纹首先出现在气孔等缺陷处(如图１１(d)所示),
之后,裂纹传播互连形成台阶,这些台阶在扩展过程

中会合并或消失,最终形成河流状花样.

３．６　高温拉伸性能

CuＧAlＧNi合金主要在１００~３００℃的环境中工

作,因此在３００℃以下对SLM 试样进行高温拉伸

实验.图 １２ 所 示 为 SLM 成 形 CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ
０．５Ti合金拉伸试样在３００℃下的应力Ｇ应变曲线,
可以看出,试样的抗拉强度为(６１１±９)MPa,比常

温时高出近７０ MPa,而断后伸长率为(１０．７８±
１．８７)％,比常温时高了近３．１５％.比较图１０和图

１２可以看出,常温和３００℃下应力Ｇ应变曲线的变

化趋势明显不同,３００℃时的拉伸曲线出现了明显

的弯曲现象,说明SLM 成形试样在３００℃的拉伸

过程中不仅发生了弹性变形,而且发生了明显的屈

服现象和塑性变形,屈服强度超过５００MPa.试样

在３００℃下的强度和塑性显著增加,变形状态也发

生了变化.这是因为CuＧAlＧNi合金的相变温度通常

在－２００~１７０℃之间[４０Ｇ４１],拉伸试样在３００℃下处

于奥氏体状态.当温度高于奥氏体转变终止温度时,
在施加的应力下,形状记忆合金发生应力诱发的马氏

体转变.形变和相变的相互促进作用提高了样品的

强度和可塑性.然而,在该温度范围内发生的应力诱

发马氏体转变是完全不稳定的,一旦施加的应力被移

除,马氏体就会重新转变为母相.形状记忆合金的这

种变形也被称为超弹性[４２].
图１３所示为SLM 成形CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti

合金拉伸试样在高温下(３００℃)的断口形貌,可以

看到明显的韧性断裂特征,如韧窝.这说明试样在

高温下的断裂特征是脆性断裂和韧性断裂的混合断

裂形式,这也是合金在高温拉伸过程中发生轻微塑

性变形的原因.这表明,SLM 成形的 CuＧ１３．５AlＧ
４NiＧ０．５Ti合金在高温下具有良好的力学性能.
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图１３ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的高温(３００℃)拉伸断口形貌.
(a)局部微观特征;(b)图１３(a)方框的局部放大图

Fig敭１３ TensilefracturemorphologyofSLMＧfabricatedCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tialloyathightemperatureof３００℃敭

 a Localmicroscopicfeature  b enlargedmicrostructureofsquareareamarkedinFig敭１３ a 

图１１ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的室温拉伸断口形貌.(a)宏观断口;
(b)微观组织特征;(c)解理特征;(d)气孔和裂纹

Fig敭１１ TensilefracturemorphologyofSLMＧfabricatedCuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tialloyatroomtemperature敭

 a Macrofracture  b microstructurecharacteristics  c cleavagefeature  d gasporeandcrack

４　结　　论

本课题组采用 SLM 技术对 CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ
０．５Ti合金进行工艺优化和力学性能研究.利用单

道扫描优化了合金的SLM 成形工艺;对块体试样

的物相组成和显微结构进行分析表征,测试其维氏

硬度;通过拉伸实验测试试样在室温和高温下的力

学性能,得出以下结论:在能量密度为１１０J􀅰mm－３

(功率为３１０ W,扫描速率为８００mm􀅰s－１,层厚

０．０４mm,扫 描 间 距 为０．０９ mm)时 成 形 的 CuＧ
１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的相对密度最高,为９９．５％.
激光能密度过低会导致粉末不能完全熔化形成连续

且搭接良好的熔化道,从而导致试样内部孔隙较多;
激光能量过高会导致熔池因温度过高产生飞溅,进

而产生球化现象,导致试样内部存在较多孔隙.
SLM过程中高的冷却速率使得α相和γ２相的析出

被抑制,仅产生β′１马氏体相,不需淬火就可以获得

热弹性马氏体.细长的带状晶粒横穿熔化轨道生

长,大尺寸晶粒位于熔化道的中心,而熔化道重叠区

域为细晶区,符合SLM 成形的特点,晶粒的平均尺

寸约为４３μm,只有铸造的１/１０,晶粒得到明显细

化.由于晶粒细化和脆性γ２相被抑制,SLM 制备

的 CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合 金 在 常 温 下 的 硬 度

(２６７．１~２８９．１HV)和断后伸长率(７．６３±０．３９)％
高于相应的铸造合金.由于内部孔隙等缺陷的存

在,SLM 制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金的室温

抗拉强度为(５４１±２６)MPa,略低于铸造合金.合

金在３００℃下的抗拉强度为(６１１±９)MPa,断后伸
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图１２ SLM制备的CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ０．５Ti合金试样

在３００℃下的应力Ｇ应变曲线

Fig敭１２ StressＧstraincurvesofSLMＧfabricated
CuＧ１３敭５AlＧ４NiＧ０敭５Tialloysamples

at３００℃

长率为(１０．７８±１．８７)％,均优于常温下的强度和延

展性.显著提高的力学性能与高温下应力诱发马氏

体相 变 有 关,说 明 SLM 制 备 的 CuＧ１３．５AlＧ４NiＧ
０．５Ti合金在高温领域具有一定的应用潜力.
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