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航空航天高性能金属材料构件激光增材制造

顾冬冬１,２,３∗,张红梅１,２,陈洪宇１,２,张晗１,２,席丽霞１,２
１南京航空航天大学材料科学与技术学院,江苏 南京２１００１６;

２江苏省高性能金属构件激光增材制造工程实验室,江苏 南京２１００１６;
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摘要　激光增材制造技术是当今世界科技强国竞相发展的一项关键核心技术,为航空航天等领域高性能金属构件

的设计与制造开辟了新的工艺技术途径.航空航天金属构件兼具轻量化、难加工、高性能等特征,对激光增材制造

的材料设计、结构优化、工艺调控及性能和应用评价等均提出了严峻挑战.针对航空航天领域三类典型应用材料

(即铝、钛、镍基合金及其金属基复合材料)、四类典型结构(大型金属结构、复杂整体结构、轻量化点阵结构、多功能

仿生结构等),阐述了近年来国内外在面向激光增材制造的新材料制备、新结构设计、增材制造形性调控、高性能/

多功能构件制造及航空航天应用等方面的研究进展,提出了高性能金属构件激光增材制造的宏/微观跨尺度形性

协调机制,并就激光增材制造技术在材料Ｇ结构Ｇ工艺Ｇ性能一体化方向的研究及发展作一点思考与展望.
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Abstract　LaserＧadditivemanufacturingtechnologyisarapidlydevelopingkeytechnologyforthetoday′sdeveloped
countriesandpaveanewtechnologicalwayforthedesignandmanufactureofhighＧperformancemetallicaerospace
components敭Metallicaerospacecomponentshavethecharacteristicsoflightweight difficultＧtoＧprocessandhighＧ
performance whichposessignificantchallengestothematerialdesign structuraloptimization processcontrol 
performance andapplicationevaluationoflaseradditivemanufacturing敭Inthisstudy threecategoriesofmetallic
materialstypicallyappliedinaerospacefields i敭e敭 AlＧ TiＧ and NiＧbasedalloysandtheir metalmatrix
composites andfourkindsoftypicalstructures i敭e敭 largeＧscalemetalstructure complexintegratedstructure 
lightweightlatticestructure andmultiＧfunctionalbionicstructure areintroduced敭Therecentresearchprogressof
laseradditivemanufacturing bothathomeandabroad intermsofnewmaterialpreparation newstructuredesign 
structureandperformancecontroloflaseradditivemanufacturing highＧperformance multiＧfunctionalcomponents
manufacturing andaerospaceapplications ispresented敭Thecoordinationmechanismsofmacro microcrossＧscale
structureandperformancecontrolinlaseradditivemanufacturingofhighＧperformancemetalliccomponentsare
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proposed敭Furthermore futureresearchanddevelopmentstrategiesoflaseradditivemanufacturingtechnologyin
thedirectionofmaterialＧstructureＧprocessＧperformanceintegrationaresuggested敭
Keywords　lasertechnique additivemanufacturing ３Dprinting selectivelasermelting lasermeltingdeposition 
highＧperformancemetalliccomponents
OCIScodes　１４０敭３３９０ １６０敭３９００ １４０敭３５１０

１　引　　言

航空航天制造业作为高新技术密集型产业,一
直代表着世界各国制造业的发展方向,是一个国家

制造业实力和国防工业现代化水平的综合体现;而
航空航天高端装备的服役性能在很大程度上取决于

构件的性能.航空航天高性能构件多服役于极端严

苛环境中,具有超强承载、极端耐热、超轻量化和高

可靠性等特性,对构件的材料、结构、工艺和性能等

提出了严峻挑战[１Ｇ２].近年来,增材制造技术(亦称

３D打印技术)正成为工程、制造、材料、光学等学科

的研究热点,基于增材制造技术可实现复杂结构金

属构件的材料Ｇ结构一体化净成形,为航空航天高性

能构件的设计与制造提供了新的工艺技术途径.增

材制造(３D 打 印)全 球 权 威 发 展 报 告“Wohlers
Report”指出[３],航空航天是增材制造技术研发与工

业应用最有望获得突破的领域,增材制造已发展成

为提升航空航天设计与制造能力的一项关键核心技

术,其应用范围已从零部件级(飞机、卫星、高超飞行

器、载人飞船的零部件打印)发展至整机级(发动机、
无人机、微/纳卫星整机打印).增材制造技术在航

空航天领域的应用主要得益于其在轻量化高性能材

料及结构一体化成形领域取得的显著效益.
增材制造是国内外科技强国竞相发展的一项关

键核心技术,国家自然科学基金委员会(NSFC)、美
国科学基金会(NSF)(２０１０)将增材制造认定为２０
世纪制造技术的一项重大创新[４].“美国制造:国家

增材制造创新研究院(NAMII)”(２０１３年)、«德国工

业４．０战略计划实施建议»(２０１３年)将增材制造技

术作为新一代革命性技术以及未来科研和产业发展

的新增长点而加以培育和支持[５Ｇ６].中国政府在«中
国制造２０２５»(２０１５年)、«国家增材制造产业发展推

进计划(２０１５—２０１６年)»(２０１５年)、«国务院关于印

发“十三五”国家战略性新兴产业发展规划的通知»
(２０１６年)、«加强“从０到１”基础研究工作方案»
(２０２０年)等科技强国和制造强国战略行动纲领中,
前瞻性地布局了增材制造关键核心技术,打造及完

善增 材 制 造 产 业 链,力 求 占 领 技 术 发 展 战 略 高

地[７Ｇ８].

基于激光技术实现高熔点难加工金属、合金及

金属基复合材料构件的直接成形,是增材制造技术

研发领域最为热门的方向之一[９];而基于激光与粉

末的增材制造技术已形成两类典型成形工艺,并表

现出两种不同的发展方向:一类是基于喷嘴自动送

粉的激光熔化沉积(LMD)技术[１０]或激光立体成形

(LSF)技术[１１],它利用高能激光熔化同步供给的金

属粉末,采用特制的喷嘴在基板上逐层沉积成形构

件.LMD沉积层厚度为毫米尺度,制造速度快,适
合制造大型构件,这是该技术应用及发展的主要方

向.此外,LMD成形件通常需要进行后续精整加

工,以达到结构控形及尺寸精度的要求.另一类是

基于粉床自动铺粉的选区激光熔化(SLM)技术或

激光粉床熔融(LPBF)技术,它利用高能激光熔化处

于松散状态的粉末薄层(厚度通常为２０~５０μm),
基于粉床逐层精细铺粉、激光逐层熔凝堆积的方式,
成形任意复杂形状的高致密度构件[１２Ｇ１３].SLM 技

术成形精度高,对特殊复杂结构(如悬垂结构、薄壁

结构、复杂曲面、空间点阵等)制造的适用程度高,其
发展方向是实现中小型复杂构件直接精密净成形.
不论是面向大型金属构件的LMD技术,还是面向

中小型精密金属构件的SLM 技术,均为高性能复

杂结构金属构件的低成本、短周期、净成形制造提供

了一体化解决方案,在航空航天等领域具有广阔的

应用及发展前景[１４].对比金属激光增材制造技术

的国内外发展历程及现状可知,德国、美国等国在激

光增材制造的原创性工艺技术、核心光学部件(如激

光器、振镜等)、高性能金属粉末材料上有较深厚的

研发积累,而我国的金属激光增材制造技术发展水

平近年来显著提升,金属增材制造装备、材料、工艺、
软件等朝着国产化、产品化、专业化方向不断推进,
特别是在航空航天重大需求的牵引下,高性能大尺

寸金属构件激光增材制造的工艺研发及应用水平已

走在了国际前列.
近年来,在国家航空航天重大需求和前沿科学

探索的双重驱动下,金属构件激光增材制造研究在

材料、结构、工艺、技术、性能/功能等多方面呈创新

发展之势[１５].从航空航天领域日益增强的工程需

求出发,面向极端严苛环境的航空航天构件的服役
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性能要求不断提升,故要求构件的强度、韧性、刚度

等力学性能指标显著提高,并要求构件具有防热、隔
热、减振、抗辐射等特殊功能.只有通过创新发展增

材制造的新材料、新结构、新工艺,才能有望获取颠

覆性的性能和功能,满足国家航空航天领域重大工

程的需求.基于前沿科学探索与发展角度,发表于

Science的«金属的未来»(２０１１年)一文指出[１６]:现
代工业要求结构材料具有高的强度、断裂韧性及刚

度,同时尽可能减重,即要求材料的比强度更高;在
提高材料比强度的同时,不损害其韧性和塑性等性

能,对提高材料的工程应用竞争力至关重要.同时,

Science论文预测指出,多材料(如具有可控增强结

构的金属基复合材料)是解决传统金属材料比强度

和比刚度低、耐蚀性差等劣势的重要途径[１６Ｇ１７].与

前沿科学探索相一致,随着现代航空航天工业的快

速发展,以铝、钛合金为代表的轻质高强合金、以Ni
基高温合金为代表的承载耐热合金,是各国新材料

研发计划中重点发展的材料之一,也是激光增材制

造中重要的应用材料[１８].现代航空航天构件需同

时满足轻量化、高性能、高可靠性、低成本等一系列

苛刻要求,且构件的结构更为复杂、设计制造难度更

大.通过创新和发展航空航天典型铝、钛、镍基构件

激光增材制造控形与控性关键技术,既体现了选材

上轻量化、高性能的发展方向,又凸显了增材制造技

术本身精密化、净成形的发展趋势,可实现材料Ｇ结
构Ｇ性能的一体化增材制造以及增材制造技术在航

空航天上的重大工程应用.
本文针对航空航天领域三类典型应用材料(即

铝、钛、镍基合金及其金属基复合材料)、四类典型结

构(大型金属结构、复杂整体结构、轻量化点阵结构、
多功能仿生结构等),阐述了近年来国内外在面向激

光增材制造的新材料制备、新结构设计、成形件控形

与控性、高性能/多功能突破、航空航天领域典型应

用等方面的研究进展,提出了高性能金属构件激光

增材制造的宏/微观跨尺度形性协调机制,并就激光

增材制造技术未来在材料、结构、工艺、性能等方面

潜在的研究方向作一点思考与展望.

２　面向激光增材制造的高性能金属材料

２．１　激光增材制造铝合金及铝基复合材料

对于激光增材制造而言,铝基材料是典型的难

加工材料,这是由其特殊的物理性质(低密度、低激

光吸收率、高热导率及易氧化等)决定的.从增材制

造成形工艺角度看,铝合金的密度较小,粉体流动性

相对较差,在SLM 成形粉床上铺放的均匀性较差

或在LMD过程中粉末输运的连续性较差,故对激

光增材制造装备中铺粉/送粉系统的精度及准确性

要求较高[１９Ｇ２０].未熔化前,铝对CO２ 激光的初始吸

收率仅为９％,而其热导率高达２３７W/(mK),为
铁的３倍、钛的１６倍,通常的低功率CO２ 激光难以

使铝粉体发生有效熔化[２１].即便使用短波长、高功

率光纤或Nd∶YAG激光使铝粉发生初始熔化,其高

的热导率又将使输入热量急速传递而消耗掉,导致

熔池温度降低、熔池内液相的黏度增加;同时,高温

下铝熔体与氧具有很强的亲和力,而激光成形腔体

内即便通过抽真空或通保护气体使氧含量降至１０×
１０－６(体积分数)以下,系统内残余的氧元素也会在

熔体表面形成氧化膜,降低熔体的润湿性和铺展性,
进而将促进金属粉末SLM 增材制造特有冶金缺

陷———“球化”效应及成形件内部孔隙、裂纹等的发

生,从 而 显 著 降 低 激 光 增 材 制 造 构 件 的 成 形 性

能[１３Ｇ１４].
相对于钛基、镍基等金属材料对SLM 和LMD

两种工艺表现出的广泛适用性,铝基材料激光增材

制造的研究工作及应用验证较多集中在SLM 工艺

上.目前基于SLM成形的铝合金及铝基复合材料

如表１所示.其中,AlSi１０Mg和 AlSi１２等 AlＧSi
合金具有良好的铸造性能和焊接性能,故对SLM
这类经历粉末熔化/凝固冶金热物理过程的增材制

造工艺表现出了良好的成形性能.激光增材制造

AlＧSi系合金的显微组织演变规律和调控机制较为

一致:在激光非平衡快速凝固条件下,SLM 成形

AlSi１２呈现为微细的富铝胞状组织,残余硅颗粒在

晶界析出[２２];经热处理后,显微组织将发生一定程

度的粗化,硅组元从晶胞中继续析出并形成硅颗

粒[２２].SLM成形AlSi１０Mg表现出与AlSi１２相似

的显微组织特征及演变规律[２３].需要指出的是,析
出硬化AlSi１０Mg合金在SLM 激光快速凝固过程

中并没有析出 Mg２Si沉淀相,但细化的亚微米胞状

组织仍为激光成形件提供了较高的强度[２４].激光

增材制造工艺参数(如激光光斑尺寸、激光功率、扫
描速度、扫描间距、铺粉厚度等)及扫描策略、成形方

向、成形件布局方式等均可显著影响构件的成形质

量、显微组织及最终的力学性能.为综合评估SLM
诸多工艺参数的耦合作用,可通过“激光线能量密

度”(λ＝P/v)综合“激光功率P”和“扫描速率v”的
影响,且可通过“激光体能量密度”(ε＝P/(vhd))进
一步耦合“扫描间距h”和“铺粉厚度d”的影响,分

０５００００２Ｇ３



中　　　国　　　激　　　光

别用以调控“线成形质量”和“体成形质量”,为金属

构件SLM激光增材制造的精确化、稳定化控制提

供关键工艺参数指标,并为激光成形件内部显微组

织、冶金缺陷、残余应力及成形性能的“由线及体”的
立体控制提供关键方法及科学机理[１３].Attallah
小组[２５]研究了SLM 工艺参数对AlSi１０Mg致密化

行为的影响规律,发现采用较高的激光功率、较低的

激光扫描速度和较小的扫描间距可有效减少或消除

成形件内部的孔隙,且 AlSi１０Mg合金获得良好

SLM 成 形 性 能 所 需 的 体 能 量 密 度 阈 值 在６０~
７５J/mm３之间.Thijs等[２４]学者在SLM 激光扫描

策略优化的研究中发现:当采用岛状扫描策略进行

SLM成形时,AlＧSi合金的晶体织构明显减弱,沿着

成形方向形成较弱的‹１００›立方织构,成形件各方向

的拉伸强度主要受织构的影响,表现为各向同性;然
而成形件的韧性却表现为各向异性,这是由于微观

组织的各向异性使得裂纹通常沿着熔池边界形成,
故平行于扫描方向的延伸率更高[２６].减小扫描路

径长度,可降低相邻熔道间的热量损耗,热量积累更

均匀,温度梯度减小,可降低激光成形件的残余应

力.Wang等[２７]研 究 了 扫 描 策 略 对 SLM 成 形

AlSi１０Mg力学性能的影响规律,发现岛状扫描成

形试样的抗拉强度和延伸率高于相同工艺参数下线

性扫描成形试样.
表１　激光增材制造铝合金及其复合材料的力学性能

Table１　Mechanicalpropertiesofaluminumalloyanditscompositespreparedbylaseradditivemanufacturing

Material Formingprocess Heattreatment Tensilestrength/MPa Elongation/％ Ref．

AlSi１０Mg
SLM ３９６±８ ３．４７±０．６ [２８]

SLM ４５０℃/２h ２８２．３６±６．１ １３．４±０．５１ [２９]

AlSi１２
SLM ３８０ ３ [２２]

SLM ４００±２９ ４ [３０]

AlＧCuＧMg
SLM ４０２ ６±１．４ [３１]

SLM T６ ４５５±１０ ６．２±１．８ [３２]

AlＧMgＧScＧZr
SLM ４２７±８ １７．２ＧＧ２０．２ [３３]

SLM ３５０℃/２h ５１５±１６ ２４ [３３]

AlＧZn
SLM ２０３±１２ ０．５±０．２ [３４]

SLM T６ ２０６±２５．７ ０．４ [３４]

AlSi１０MgＧCNTs SLM ４９９ ７．６ [３５]

AlSi１０Mg SLM ３１５ ７．３ [３６]

AlZnMgCu＋Zr SLM T６ ３８３ＧＧ４１７ ３．８ＧＧ５．４ [３６]

AlSi１０MgＧTiC SLM ４８６ １０．９ [３７]

AlSi１０MgＧTiB２ SLM ５３０ １５．５ [３８]

　　如表１所示,AlＧSi系合金因其铸造铝合金的材

料本质,虽然采用经过优化的激光增材制造工艺进

行制备,但抗拉强度很难突破４００MPa,从而限制了

其在航空航天等领域服役性能要求更高的承力构件

上的使用.为进一步获得更高的力学性能,近年来

AlＧCu、AlＧMg和 AlＧZn等铝合金体系也被用 作

SLM成形材料,但这类铝合金中较高的合金元素含

量和较宽的冷却凝固温度范围,使得沉淀强化合金

在激光增材制造过程中易形成裂纹甚至发生开裂;
且相对于铝元素,镁和锂等合金元素更易在高能激

光的高温作用下发生气化蒸发,从而影响成形件的

成分稳定性及力学性能.Zhu研究小组[３１]发现:激
光体能量密度对 AlＧCuＧMg(２０２４铝合金)SLM 致

密化行为具有显著影响,当激光体能量密度高于

３４０J/mm３这一阈值时,可获得无缺陷、无裂纹的高

致密度(相对密度为９９．８％)成形件.激光成形显微

组织由微细过饱和的胞状晶Ｇ树枝晶复合结构组成,
在细晶强化机制和固溶强化机制的协同作用下,成
形件 的 抗 拉 强 度 可 达４０２ MPa,屈 服 强 度 可 达

２７６MPa.２０２４铝合金等高强铝合金较难通过激

光增材制造工艺获得预期的高性能,这主要是由于

该材料的成分和物性参数并非是专门为激光增材制

造设计的.因此,对于激光增材制造高强铝合金而

言,成分、物性参数、相变的设计及调控尤为重要.
近年来,人们设计了专用面向激光增材制造的稀土

元素钪改性增强的 AlＧMgＧScＧZr合金粉末,其激光

成形件的力学性能有望获得突破性提升[３３].SLM
成形AlＧMgＧScＧZr合金直接沉积态试件的组织呈典

型的 双 峰 晶 粒 分 布:在 熔 池 边 界 处,以 初 生

Al３(Sc,Zr)相和细小的AlＧMg氧化物作为形核点,
形成等轴晶区;在熔池中部形成沿温度梯度生长的

柱状晶区[３９].激光增材制造 AlＧMgＧScＧZr合金力
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学性能的跃升需辅以适当的后续热处理工艺.经

３２５℃/４h时效处理后,SLM 成形AlＧMgＧScＧZr合

金中的晶粒无明显粗化现象,其基体内可原位析出

尺寸为５~１０nm的二次Al３(Sc,Zr)相,该析出相

与基体保持共格界面,可有效钉扎位错,具有显著的

纳米弥散强化效应,可显著提升成形件的综合力学

性 能 (抗 拉 强 度 高 于 ５００ MPa,延 伸 率 超 过

１０％[３３]).
制备铝基复合材料是铝合金强韧化的重要途

径.铝基复合材料兼具轻合金与陶瓷、纤维等增强

体的优良特性,具有高的比强度、比模量及体积稳定

性,并具有耐高温、抗磨损及抗氧化等优异的性能以

及材料可设计性[４０].激光增材制造铝基复合材料

在选材上突出“多相材料可设计性”,在增材制造工

艺上强调“高可控性”,在使用成效上则凸显“高性

能/多功能”,这也代表了增材制造技术的重要发展

方向[４１].纳米陶瓷增强和原位陶瓷增强可有效改

善陶瓷/金属界面的润湿性及结合性,抑制界面上的

微观孔隙及裂纹,提升激光成形件的力学性能.笔

者研究团队基于SLM 过程中高能激光对纳米陶瓷

微粒完全熔化及润湿的成形机制,实现了四类陶瓷

(包括 TiC、SiC碳化物[３７,４２],TiB２ 硼化物[４３],AlN
氮化物[４４],Al２O３ 氧化物[４５])、两类增强方式(包括

纳米弥散增强和原位析出增强)的铝基复合材料的

激光增材制造,发现了高能激光辐照特有的加热方

式(具有逐点逐行区域化扫描特征)、能量特点(瞬态

升温可达５０００°C以上)及冶金机制(激光快速凝固

速率高达１０６K/s)可使铝基复合材料的纳米/原位

陶瓷增强相具有环状[３７,４４]、条带状[４２]、层片状[４２,４５]

等新颖的微观结构(如图１(a)、(b)所示),这些新颖

的微观结构显著区别于传统铸造或粉末冶金铝基复

合材料的颗粒状增强结构;揭示了激光增材制造过

程中高度非平衡熔池内的 Marangoni流、温度场、
速度场、溶质场等冶金热力学和动力学行为对纳米/
原位陶瓷增强相形成、晶体生长和空间分布起决定

性作用[４４];发现了激光作用下形成的具有独特显微

组织及分布的纳米/原位陶瓷增强相与铝基体间具

有共格界面且两相原子匹配性强,在纳米/原位陶瓷

增强相的作用下,铝基体可发生显著的等轴晶化及

晶粒细化(如图１(c)所示),基于增强相与基体相的

显微组织调控可使激光增材制造铝基复合材料构件

的强度和断裂韧性获得协同提升.

图１ 激光增材制造铝基纳米/原位复合材料的显微组织调控.(a)环状TiC纳米增强相[３７];

(b)条带状Al４SiC４ 原位增强相[４２];(c)TiB２ 增强作用下铝基体细化的等轴晶组织[４３]

Fig敭１ MicrostructurecontrolofAlＧbasednano inＧsitucompositeprocessedbylaseradditivemanufacturing敭 a RingＧ
structuredTiCreinforcingphase ３７   b stripＧstructuredinＧsitu Al４SiC４reinforcingphase ４２   c fineequiaxed

　　　　　　　　　　　　　structureofAlＧmatrixwithTiB２reinforcement ４３ 

　　对于不可焊６系和７系铝合金等激光增材制造

裂纹敏感性特别强的材料,纳米颗粒改性和增强的

策略是显微组织改善的良策,可改善激光增材制造

试件的成形性能和力学性能.对于６系和７系铝合

金来说,在SLM激光快速凝固过程中,溶质易在凝

固界面附近的熔体中偏析,引起显著的成分过冷,凝
固组织易呈树枝状晶长大,并在凝固组织间形成较

长的液相通道;当凝固温度进一步降低时,液相凝固

收缩产生孔隙、裂纹甚至热撕裂.Martin等[３６]学者

在Nature上发文指出,他们通过纳米颗粒改性增

强的策略解决了上述问题;他们根据结晶学信息选

择纳米锆粒子作为成核剂,然后通过静电附着将其

组装到７０７５和６０６１系铝合金粉末颗粒表面,最后

采用SLM技术成形.他们发现,在激光熔池中锆

颗粒与铝基体发生反应生成的 Al３Zr,提供了大量

低能量势垒非均质形核位点,促进了微细等轴晶的

形成,从而降低了凝固收缩应力的影响,获得了具有

均匀等轴晶组织、无裂纹且强度高的铝基构件,如图

２所示.此外,航空航天等极端严苛的服役环境对

铝合金构件的强度、韧性、模量、刚度等性能指标提

出了严格要求,因此,高体积分数的陶瓷增强铝基复

合材料的制备具有重要的工程应用价值.Nature
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Communications报道了Lin等[４６]学者在制备纳米

TiC增强铝基复合材料方面的工作,他们首先制备

了具有高体积分数(最高可达３５％)的纳米TiC增

强铝基纳米复合粉末,然后利用SLM 工艺实现了

块体铝基复合材料的制备,成形件的屈服强度高达

１０００MPa,塑性超过１０％,杨氏模量约为２００GPa,
这是目前结构金属材料中比杨氏模量、比屈服强度

最高的材料;这些性能的提升主要归因于高密度分

散的纳米增强颗粒、纳米颗粒与铝基体间的强界面

结合以及激光作用下形成的超细晶粒.

图２ ７０７５铝合金的SLM增材制造:基于纳米颗粒改性实现柱状树枝晶向微细等轴晶转变及裂纹抑制[３６]

Fig敭２ Selectivelasermelting SLM additivemanufacturingof７０７５aluminumalloy transformationofcolumnar

dendritestofineequiaxedcrystalsandattendantcracksuppressionviananoＧparticlemodification ３６ 

２．２　激光增材制造钛合金及钛基复合材料

钛基材料因具有优异的比强度、耐蚀性和生物

相容性而被广泛应用于航空航天、生物医疗、食品化

工等领域,是激光增材制造经常采用的金属材料.
目前激光增材制造钛基合金的挑战在于:１)激光增

材制造成形完全致密的复杂结构钛基构件尚存在难

度,成形过程中构件易产生气孔、裂纹及表面球化等

加工缺陷[４７],这些加工缺陷往往会成为绝热剪切带

和裂纹萌生源,降低成形件的力学性能和服役性能.

２)激光增材制造过程中极大的冷却速度(１０３~
１０８K/s[４８])和温度梯度将诱发马氏体相变,使构件

内部产生较大的残余应力;随着加工层数增加,残余

应力逐渐增大,从而导致热裂纹形成,并且成形件易

发生翘曲,这种加工缺陷积累至一定程度时会导致成

形件发生开裂,并严重降低零件的塑性和韧性[４９].

３)在激光加工过程中,热流主要沿着平行于增材制造

的方向传导,导致体心立方(BCC)结构的初生βＧTi相

沿散热方向‹００１›β择优生长,并具有很强的外延生长

倾向,易形成粗大的柱状晶组织,从而导致构件的显

微组织和力学性能具有很强的各向异性[５０].
钛基材料对SLM 和LMD两类激光增材制造

工艺均表现出了较强的适用性.目前用于激光增材

制造的钛合金主要集中在工业纯钛(CPＧTi)及TC４
等传统钛基材料上.激光增材制造构件的显微组织

调控是其力学性能提升的基础,且与激光工艺参数

密切相关.基于SLM 工艺成形CPＧTi时,若采用

较低的激光线能量密度,熔池熔体在凝固过程中会

发生βＧTi向αＧTi的转变,从而导致组织呈较为粗大

的板条状结构;随着激光线能量密度增加,熔池凝固

过程中较大的过冷度导致βＧTi向马氏体α′ＧTi发生

转变,此时成形组织呈显著细化的针状结构[５１Ｇ５２].

SLM成形TC４构件的显微组织通常为细小的针状

马氏体.在增材制造方向上,初生βＧTi晶粒以柱状

晶外延生长,柱状晶的长度可达１００μm,远大于

SLM每层的铺粉厚度(通常设为３０μm);柱状晶的

宽度与熔道宽度相当,随着激光能量密度的增加,熔
道宽度增大,导致柱状初生βＧTi晶粒粗化[５３].Xu
等[５４]学者发现,通过优化增材制造工艺参数,可将

SLM过程中形成的脆性马氏体相α′ＧTi转化成具有

更高韧性的(α＋β)ＧTi组织,从而可以省去后续的热

处理.当增材制造层厚设为３０μm时,熔池内部较

大的温度梯度及冷却速度,使得凝固组织为马氏体
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α′ＧTi;随着层厚增加至６０μm或９０μm,通过调控

激光焦距可使α′ＧTi发生分解,随后转变为细化的

层状(α＋β)ＧTi组织,有效提升SLM成形TC４构件

的综合力学性能.LMD成形的TC４构件通常表现

出与SLM工艺成形构件相似的显微组织特征,凝
固组织为柱状初生βＧTi晶粒.在凝固过程中,初生

βＧTi晶粒沿增材制造方向穿过若干加工层发生外延

生长,柱状晶的长度通常为１．５~１０mm,同时在初

生βＧTi柱状晶边界上可观察到αＧTi的晶界[５５].通

常情况下,LMD成形的TC４凝固组织不均匀:在靠

近基板位置处,熔池的冷却速度较大,会生成较细小

的层片状αＧTi组织及板条状α′ＧTi马氏体组织;在

构件顶部位置,冷却速度较小,凝固组织为α＋β层

状双相组织;构件中部位置因受到持续的热影响作

用,铝元素及钒元素易向αＧTi及βＧTi内部偏析,导
致成形组织不均匀,且晶粒较粗大,易产生加工缺

陷[５５].可见,激光增材制造虽涉及一系列复杂的工

艺参数,但也为构件显微组织与力学性能的设计和

调控提供了可能.表２所示为不同激光增材制造工

艺及后处理工艺条件下钛合金的力学性能.可见,
激光增材制造钛合金构件的力学性能与显微组织具

有直接关系,而组织演变又受控于工艺,故高性能构

件激光增材制造需要建立材料Ｇ组织Ｇ工艺Ｇ性能的一

体化调控理论及方法.
表２　激光增材制造钛及钛合金的力学性能

Table２　Mechanicalpropertiesoftitaniumandtitaniumalloypreparedbylaseradditivemanufacturing

Material Formingprocess Heattreatment Microstructure
Tensile

strength/MPa
Elongation/％ Ref．

CPＧTi SLM α ７５７±１２ １９．５±１．８ [５２]

CPＧTi LMD α＋β ５８５ １９ [５６]

TiＧ６AlＧ４V SLM α′ １１４０±１０ ８．２±０．３ [５７]

TiＧ６AlＧ４V SLM
Stressrelieving
thermaltreatment

α＋β＋α′ １０４６±６ ９．５±１ [５８]

TiＧ６AlＧ４V SLM
Hotisostatic

pressing(９２０℃/４h)
α＋β １０４０±３０ １２．５±０．５ [５９]

TiＧ６AlＧ４V SLM InＧsituannealing Refinedα＋β １２４０ １１．５ [５４]

TiＧ６AlＧ４V LMD Needlelikeα′ １０９９±２ ４．９±０．１ [６０]

TiＧ１３NbＧ１３Zr SLM Primaryβ １０２０±１５ ６．５±０．３ [６１]

TiＧ５AlＧ２．５Sn SLM Needlelikeα′ １１７３ ７．７ [６２]

TiＧ１５TaＧxZr SLM α＋β ９６０±３２ １８±１．９ [６３]

TiＧ５AlＧ５VＧ５MoＧ３Cr SLM Primaryβ ８００ １４ [６４]

TiＧ６．５AlＧ３．５MoＧ１．５ZrＧ０．３Si LMD α １１０１±９ １０．２±２．２ [６５]

Ti６Al４VＧxB LMD Primaryβ １１０８ ９ [６６]

　　由于激光增材制造过程中熔池的冷却速度较

快,且沿着增材制造方向具有较大的温度梯度,故而

钛合金的凝固组织往往呈柱状晶结构,导致了成形

件力学性能的各向异性.为改善钛合金激光增材制

造过程中产生的各向异性,可从材料设计和工艺优

化两方面加以改进.Nature报道了Zhang等[６７]学

者研发的可用于激光增材制造的新型TiＧCu合金,
这类合金可在激光快速凝固过程中获得细小等轴的

初生βＧTi晶粒,如图３(b)所示,且成形件内部没有

明显的孔隙及裂纹,在增材制造方向上具有很高的

化学成分均匀性.相比如图３(a)所示的激光增材

制造TC４的凝固组织,TiＧ８．５Cu合金中的初生βＧTi
晶粒得到了显著细化,平均晶粒尺寸降至９．６μm.
晶粒细化的主要原因是铜原子固溶在βＧTi基体中,
显著扩大了凝固过程中固液前沿的成分过冷区,且

随着铜在钛中的含量增加,晶粒细化效应更加显著.
当铜的加入量为３．５％(质量分数)时,未经热处理的

成形样具有较高的抗拉强度和延伸率,抗拉强度和

延伸率分别为(８６７±８)MPa和(１４．９±１．９)％.

NatureCommunications 刊 发 了 BarrioberoＧVila
等[６８]学者研发新型TiＧLa合金的论文,该文阐明了

α相稳定元素镧对钛合金相变过程及晶粒生长的作

用机制.在钛中加入质量分数为２％的镧可使钛合

金在凝固过程中发生包晶、包析及共析反应(L１＋β
→LaＧbcc,LaＧbcc＋β→α,LaＧbcc→LaＧfcc＋α),同时

在固/液前沿产生了较大的成分过冷,促进了细小等

轴晶的形成.通过包晶反应形成的αＧTi与原始βＧ
Ti不具有严格的取向关系,可使TiＧLa合金构件的

各向异性显著降低.从激光增材制造金属构件的显

微组织调控规律来看,晶粒的等轴化和均匀化有利
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图４ 超声复合激光增材制造TC４合金的显微组织调控[６９].(a)激光熔化沉积复合高频超声振动工艺示意图;
(b)常规激光熔化沉积TC４合金的粗大柱状晶组织;(c)超声复合激光增材制造TC４合金的细小等轴晶组织

Fig敭４ MicrostructurecontrolofTC４alloyprocessedbylaseradditive manufacturingcombined withhighＧintensity
ultrasound ６９ 敭 a SchematicoflasermeltingdepositionprocesscombinedwithhighＧintensityultrasound  b 
conventionallasermeltingdepositionTC４alloyshowinglargecolumnargrains  c ultrasoundcombinedlaser
　　　　　　　　　　　　　additivemanufacturingTC４alloyshowingfineequiaxedgrains

图３ 激光增材制造TC４合金与TiＧ８．５Cu合金显微组织

的对比[６７].(a)TC４合金呈粗大的柱状晶组织;

　(b)TiＧ８．５Cu合金呈细小的完全等轴晶组织

Fig敭３ComparisonofmicrostructuresbetweenTC４alloy
andTiＧ８敭５Cualloyprocessedbylaseradditive

manufacturing ６７ 敭 a TC４alloyshowingcoarse
columnargrainstructure  b TiＧ８敭５Cualloy
showingfineandfullyequiaxedgrainstructure

于提升成形件的力学性能,而这也可通过在激光增

材制造工艺中施加复合能场来实现.Qian研究小

组[６９]通过在TC４构件LMD过程中复合２０kHz的
高频超声振动,使显微组织从柱状晶完全转变为粒

径约为１００μm的细小等轴晶,如图４所示.在复

合能场辅助下成形的TC４构件的屈服强度和抗拉

强度均比直接采用 LMD 成形的构件 提 高 了 约

１２％,且这种基于复合能场改善显微组织和力学性

能的方法,对于Inconel６２５等镍基高温合金材料也

同样适用.
除了上述基于合金化的思路来研发激光增材制

造新型钛合金外,制备陶瓷增强钛基复合材料也是

提升钛基构件力学性能的重要手段.钛具有很强的

化学活性,激光增材制造过程中钛组元易与其他组

元发生原位化学反应,显著增大了激光成形材料物

相和组织的调控难度,故对于钛基复合材料陶瓷增

强相的选择上需慎重.在众多的陶瓷材料中,TiC
及TiB２ 被认为是最适合用于钛基复合材料的陶瓷

增强相.它们具有与钛合金相近的密度及热膨胀系

数,且具有较高的物理化学稳定性,可与钛合金形成

良好的物理化 学 兼 容 性.Liu等[７０]学 者 研 究 了

LMD成形TiCＧTi６Al４V复合材料凝固组织与工艺

参数之间的内在关系后发现:当激光功率为２３０W
以及TiC陶瓷添加量为１０％(体积分数)时,凝固组

织中会出现初生球状 TiC、共晶 TiC及共晶球状

TiC;随着激光功率增大,凝固组织中开始出现细小

的初生枝晶TiC;随着激光功率进一步增至３００W,
这些初生枝晶长大,且数量增多.这种显微组织演

变的主要原因是 TiC增强相在不同激光功率下的

熔化程度不同.随着激光功率增大,TiC增强相的

熔化程度增大,更多的碳原子溶解在熔池中;当熔池

中的碳原子含量增至一定程度时,初生枝晶TiC开

始形成并附着在初生球状TiC上.初生TiC的产

生需要消耗一定的碳原子,导致凝固组织中共晶

碳化物的含量降低.不同形态的TiC与钛基体的

结合能力不同,从而导致了不同的力学性能.当

加入１５％(体积分数)的TiC时,LMD成形TiCＧTi
复合材料的抗压强度可达１４５０MPa,断裂应变超
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过１３％.笔者研究团队[７１Ｇ７２]基于粉体完全熔化机

制采用SLM 工艺成形了纳米 TiC增强钛基复合

材料,研究后发现:TiC纳米颗粒经激光熔化及凝

固析出后,形成了均匀分布的纳米层片状增强结

构,并 可 在 较 宽 的 激 光 线 能 量 密 度 (０．２５~
１．０kJ/m)下保持这种新颖的纳米增强结构,从而

使激光增材制造构件具有优异的摩擦磨损性能

(摩 擦 因 数 低 至 ０．２２,磨 损 率 低 至 ２．８×
１０－１６m３N－１m－１);随着激光能量密度进一步提

高,层片状纳米TiC晶粒长大,甚至发生枝晶生长

而失去纳米结构,导致激光成形件的摩擦磨损性

能显著降低.Attar等[７３]学者研究了TiB２ 增强相

对SLM成形钛基复合材料显微组织及力学性能

的影响规律,发现:TiB２ 在SLM 成形过程中完全

溶解于熔池中,并在后续凝固过程中以纳米级TiB
的形式析出,形成新颖的TiＧTiB纳米复合材料;同
时,部分硼原子固溶在层片状αＧTi中,起到了细化

晶粒的作用;当加入体积分数为８．３５％的TiB时,

SLM 成 形 TiB２ＧTi复 合 材 料 的 抗 压 强 度 可 达

１６３６MPa,断裂应变超过１７％.可见,激光增材

制造特有的高能量输入、瞬间高温及超快熔化凝

固过程,为钛基复合材料增强体、基体的物相与组

织调控提供了热力学和动力学条件,并可使激光

增材制造构件具有显著区别于铸造和粉末冶金等

工艺制备的构件的显微组织及力学性能.

２．３　激光增材制造镍基高温合金及其复合材料

镍基高温合金自身含有较多的合金元素,其在

激光增材制造过程中普遍存在裂纹敏感性强、元素

偏析严重、显微组织各向异性显著、力学性能可控性

差等问题[７４].一方面,镍基合金中亲氧能力较强的

铬、铝元素易在高温作用下与成形气氛中的氧元素

发生作用,形成微细氧化物夹渣,然其与基体界面间

的润湿性较差,从而导致裂纹产生并降低力学性能;
另一方面,碳、铌、钼等元素易在晶界聚集,显著增加

低熔点共晶相的含量,加剧了热影响区热裂纹的形

成.此外,各类晶界析出物会消耗镍基体中的强化

相形成元素,显著降低激光增材制造镍基构件的力

学性能.
当前,镍基高温合金激光增材制造主要集中

在Inconel系 列 合 金 上,其 中 沉 淀 强 化 型Inconel
７１８和固溶强化型Inconel６２５的可焊接性强,亦
适用于基于粉末熔化/凝固冶金过程的激光增材

制造工艺.激光增材制造Inconel系列合金的组织

在成形方向上为明显的柱状晶,具有较强的成形

方向‹００１›织构,而在水平方向则呈胞状组织;而
且,合金易在晶界析出碳化物、Laves等脆性相.
因此,激光增材制造镍基高温合金的显微组织调

控主要是通过优化工艺参数进而改变熔池的温度

梯度、凝固速度和冷却速率来实现的,然后结合后

续的热处理工艺来实现晶粒形状、尺寸以及析出

相形态、含量及分布的调控.此外,采用优化的激

光扫描策略也可改变晶粒的生长织构,获得高强

韧镍基合金材料[７５].激光增材制造镍基高温合金

工艺优化机制的相关研究表明[７６Ｇ７７]:高的扫描速

度和低的激光功率会导致较低的激光能量输入,
故熔池熔体的黏度及润湿性较差,未熔颗粒及不

规则孔隙较多,成形件表面球化缺陷也较严重;随
着扫描速度减小及激光功率增大,熔体的流动性

及润湿性提高,熔体铺展均匀,成形质量提升;过
高的激光能量密度会增大熔体的不稳定性,易产

生气孔及裂纹等缺陷,影响构件的力学性能.Wan
等[７８]学者研究了激光扫描策略对Inconel７１８晶粒

形态及织构的影响规律,发现扫描策略可以改变

热流及晶粒的生长方向:进行单一线性扫描时,层
与层间的热流方向相似,易形成定向柱状组织;而
在层间旋转９０°扫描时,热流方向不断旋转,晶粒

生长竞争机制显著加强,可以获得较强的立方织

构.热处理可在一定程度溶解拓扑密排相(δ相、σ
相等)及碳化物等析出相,提高γ′及γ″强化相的含

量,提升材料的力学性能.Zhang等[７９]学者发现

SLM成形Inconel６２５经均匀化热处理可有效减少

元素偏析,消除δ相,使组织更均匀.Sui等[８０]学

者针对LMD成形Inconel７１８的热处理工艺进行

优化后发现:在１０５０℃保温１５min可以使Laves
相由不规则的长条状转变为细小的颗粒状,且随

着保温时间延长,Laves含量增多;长条状Laves相

易成为裂纹源,同时会使强化相γ″分布不均匀,而
细小的颗粒可随基体一起变形,并起到强化作用,
使试件的抗拉强度达到１３４１MPa,延伸率达到

１９．１％.此 外,基 于 高 温 高 压 处 理 的 热 等 静 压

(HIP)技术可以消除激光增材制造镍基高温合金

构件中的残余孔隙,抑制裂纹萌生及扩展,进而提

高成形件的力学性能.由表３可知:热处理可实

现激光增材制造镍基高温合金的强化,但会在一

定程度上牺牲材料的韧性;同时,后处理需要合理

调控加热温度、保温时间、冷却介质及热等静压的

压力等参数,成本较高,工艺较复杂,缺陷形成概

率也较大.
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表３　激光增材制造镍基高温合金及其复合材料的力学性能

Table３　MechanicalpropertiesofnickleＧbasedsuperalloysandtheircompositespreparedbylaseradditivemanufacturing

Material Formingprocess Thermaltreatment
Tensile

strength/MPa
Elongation/％ Ref．

１１１７ １６ [８１]

Inconel７１８
SLM

９８０℃/１h＋７２０℃/８h＋６２０℃/８h １３７１ １２．３ [８２]

９５３ ２７ [８３]
LMD

１１５０℃/１h １３３４ ３４．１ [８３]

９５５±６ ４１±１ [８４]
SLM

１１００℃/１h ８８６±１１ ５６±５ [８４]
Inconel６２５

７１５ ４７ [８５]
LMD

９００℃/１h ７５０ ４０ [８５]

１０１０±１０ １．６±０．２ [８６]

Inconel７３８LC
SLM

HIP(１００MPa/１１７５℃/４h) １１００ ３．９ [８６]

LMD １０７４ １０．８ [８７]

HastelloyＧX SLM ７９０ ２７ [８８]

K４１８ SLM １０７２±３８．６ １１．２７±２．１４ [８９]

CM２４７LC SLM １０５０ ７．５ [９０]

Inconel７１８ＧWC SLM １４６４．６ １９．７４ [９１]

Inconel７１８ＧTiC SLM
１０２９ １２．３２ [９２]

１０７０℃/１h＋７２０℃/８h＋６２０℃/８h １３８０．８６ ９．０８ [９２]

K４１８Ｇgraphene SLM １２００ １０．３ [９３]

Inconel６２５Ｇgraphene LMD ９６９．８９±３８ １３．３６±０．７３ [９４]

Inconel６２５ＧCNTs LMD １００５．５５±１１．１ ２１．４４±２．８ [９４]

图５ 激光熔化镍基复合材料纳米粒子的冶金改性机制[９５]

Fig敭５ MechanismsformetallurgicalmodificationbynanoparticlesduringlasermeltingofNiＧbasedcomposites ９５ 

　　制备陶瓷增强镍基复合材料是镍基高温合金力

学性能提升的另一个重要途径,可使复合材料在韧

性不降低的前提下具有更高的比强度、比刚度及耐

热性.Ma等[９５]学者制备了Ni/Al２O３ 纳米复合材

料,发现添加纳米颗粒后可显著减小复合体系的热

影响区而增大熔化区,如图５所示,揭示了激光作用

下镍基纳米复合材料特殊的熔化、凝固特性.此反

常现象主要是由于纳米颗粒会减小体系的热导率,
进而降低对基板的传热;同时,纳米颗粒可增大熔体

的黏度、抑制热毛细流动,进而减少熔池的热对流.
笔者研究团队针对 WC、TiC等微米陶瓷颗粒增强

镍基(Inconel７１８、Inconel６２５等)复合材料体系,
基于SLM和LMD两类激光增材制造工艺,通过激

光工艺参数和复合材料组分调控,在陶瓷增强颗粒

与γ基体间构建了(Ti,M)C(M为Nb、Mo)梯度界

面层,有效控制并消除了界面残余应力、界面微孔及

微裂纹等成形缺陷,如图６(a)所示,并揭示了激光

作用下梯度界面的形成机制、显微结构特征、界面结

合性能;此外,笔者研究团队还发现梯度界面可以有

效改善陶瓷/基体界面的润湿行为,平衡两者的硬度

差异,并可起到传递载荷、调节增强颗粒与基体变形

行为的作用.笔者研究团队[９６Ｇ９７]构建了基于增强
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相/基体间梯度界面设计与调控实现颗粒增强镍基

复合材料构件强度和韧性协同提升的调控原理,解
决了激光增材制造复合材料构件通常面临的强度升

高、韧性降低这一对“强”与“韧”的矛盾.这种在陶

瓷增强颗粒与金属基体之间构建梯度界面层的工艺

调控思路,在 WC、TiC增强铁基复合材料激光增材

制造工艺调控中也具有普适性和可行性[９８Ｇ９９];同时

在以传统微米陶瓷颗粒为增强相的条件下,为抑制

复合材料界面缺陷、提升界面结合性能及构件成形

性能提供了有益的思路.Ho等[１００]学者也发现在

激光增材制造 WCＧW２C/Inconel７１８复合材料中晶

粒易在 WCＧW２C表面形核,并在界面形成扩散层,
该显微组织演变源于增强相与基体之间较小的润湿

角及半共格界面.另一方面,笔者团队[１０１]研究后

发现,纳米TiC陶瓷颗粒增强镍基复合材料的激光

增材制造,可减小柱状晶及裂纹形成的概率,基体组

织为胞状晶且增强相分布均匀,如图６(b)所示.这

是由于纳米增强颗粒易成为基体熔体的非均匀形核

点,从而提高基体的形核率,促进胞状晶形成并细化

组织.基于纳米陶瓷复合及纳米改性的思路,通过

激光增材制造非平衡快速熔化凝固过程中冶金热力

学和动力学行为的理解与调控,可实现对纳米颗粒

空间分布、晶体生长组织和形态的调控与布局,以此

亦可实现激光增材制造镍基复合材料构件强度和韧

性的协同提升.此外需要指出的是,当前激光增材

制造复合材料构件的多功能化也是增材制造技术的

一个重要研究方向,笔者通过调控激光工艺参数实

现了镍基纳米复合材料表面粗糙度的调控,获得了

超疏水表面,并使镍基复合材料具有优异的耐蚀性,
如图６(c)所示[１０２].

图６ 激光增材制造镍基梯度界面复合材料和纳米复合材料的组织与性能调控.(a)微米 WC增强复合材料的

梯度界面[９６];(b)纳米TiC增强复合材料的胞状组织[１０１];(c)镍基纳米复合材料的超疏水表面[１０２]

Fig敭６ MicrostructureandpropertycontroloflaseradditivemanufacturingofNiＧbasedgradientinterfacecompositesand

nanoparticlereinforcedcomposites敭 a GradientinterfaceofmicronＧWCreinforcedcomposites ９６   b cellular

structureofnanoＧTiCreinforcedcomposites １０１   c superhydrophobicsurfaceofNiＧbasednanocomposites １０２ 

３　航空航天典型结构的激光增材制造

３．１　大型金属构件的激光增材制造

应用于航空、航天、船舶、核电等现代工业的大

型金属构件正朝着复杂化、一体化、高性能化方向发

展,LMD技术已证实可满足大型金属构件的成形要

求.LMD工艺若要在钛合金、镍基高温合金、高强

钢、难熔合金等难加工金属材料大型关键构件上获

得更广泛的工业应用,仍需进一步解决两大关键难

题[１,１０]:一,高能激光长时间剧烈非稳态循环加热和

高速冷却条件下,成形材料的晶粒形态及显微组织

很难控制,以凝固晶粒、内部缺陷及显微组织为核心

的冶金质量和性能控制是激光增材制造大型金属构

件的基础难题;二,激光增材制造过程中热应力、组
织应力、凝固收缩应力等多种类型复杂应力的累加

与耦合,易导致大型金属构件变形,甚至开裂,大大

制约了大型金属构件激光增材制造的控形与控性.

Todd研 究 小 组 在 Nature Materials 上 发 文 指

出[１０３],增材制造技术实现工业应用的最大障碍是

成形件中的热应力及多种结构缺陷.北京航空航天

大学王华明院士[１０]认为,内应力及变形开裂是长期

制约金属构件激光增材制造技术发展的瓶颈.
钛合金密度低、比强度高、耐蚀性强,已被广泛

应用于飞机发动机构件、主承力构件、起落架等,但
其较差的加工性能制约了它的工程应用范围.北京

航空航天大学王华明院士团队突破了飞机钛合金大

型主承力构件激光熔化沉积增材制造的关键工艺技

术,研制出了国际领先的飞机钛合金大型结构件激

光增材制造工程化成套装备,该设备的成形室尺寸

为４０００mm×３０００mm×２０００mm[１０].此外,该团

队还实现了TA１５、TC４、TC１１等大型复杂整体结

构主承力飞机钛合金加强框及 AＧ１００超高强度钢

飞机起落架等关键构件的激光增材制造,实现了激

光增材制造主承力构件的装机应用,如图７(a)所
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示.该团队还提出了大型金属构件LMD成形过程

“内应力离散控制”新方法,形成了大型结构件内部

缺陷、质量控制及其无损检验的关键技术,成形的飞

机钛合金构件的综合力学性能达到或超过了模锻

件[１].该团队建立了金属构件激光增材制造过程中

凝固晶粒形态主动控制理论,实现了具有梯度组织

和梯度性能的先进航空发动机钛合金整体叶盘及大

型关键主承力构件的制造,如图７(b)所示.该团队

制造的航空发动机钛合金叶片为定向生长的全柱状

晶组织,具有优异的高温持久蠕变性能,轮盘为等轴

晶凝固组织,具有优异的各向同性力学性能,如图７
(c)所示[１０４].

图７ 大型整体金属构件的激光熔化沉积LMD增材制造[１０４].(a)钛合金飞机大型关键主承力构件;
(b)航空发动机梯度性能钛合金整体叶盘;(c)轮盘Ｇ叶片梯度过渡区的凝固晶粒组织

Fig敭７LMDadditivemanufacturingoflargeＧscaleintegralmetalcomponents １０４ 敭 a LargeＧscaleloadＧbearingtitanium
alloycomponentsforaircrafts  b titanium alloyintegraldisk withgradientperformanceforaeroengine 
　　　　　　 c solidifiedgrainstructuresingradienttransitionzonebetweendiskandblades

　　西北工业大学黄卫东、林鑫教授团队[１１,１０５]面向

中国C９１９中型客机的需求,利用LMD增材制造技

术制造了TC４合金体系C９１９飞机翼肋缘条,其长

为３１００mm,如图８(a)所示,探伤和力学性能测试

结果皆符合中国商飞的设计要求.在构件力学性能

的考核中,LMD增材制造TC４合金试件的高周疲

劳性能优于实测锻件,且抗拉强度和屈服强度的批

次稳定性优于３％.近年来,随着高功率激光器、高
速扫描振镜等硬件的不断升级,SLM装备的研制水

平持续提高,该团队研制的SLM 装备成形尺寸可

达６００mm×６００mm×６００mm.采用四激光器、
四振镜协同可以提升增材制造的效率,相比单激光、
单振镜加工效率可提升１００％~２００％.大型SLM
装备的发展为结构更为复杂的大型整体金属构件的

成形开辟了新途径,该团队基于SLM 成形的钛合

金风扇叶片包边长度可达１２００mm,具有复杂的空

间曲面结构,且成形尺寸精度较高,如图８(b)所示;
基于SLM成形的镍基高温合金发动机机匣尺寸达

到了Ф５７６mm×２００mm,为发动机关键零部件的

设计、制造及应用验证提供了重要的技术支撑.

图８ 大型复杂金属构件的LMD及SLM增材制造.(a)LMD成形C９１９钛合金翼肋缘条,长为３１００mm;
(b)SLM成形钛合金风扇叶片包边,长为１２００mm;(c)SLM成形镍基高温合金发动机机匣,尺寸为Ф５７６mm×２００mm
Fig敭８LasermeltingdepositionandselectivelasermeltingadditivemanufacturingoflargeＧscalecomplexＧshapedmetal

components敭 a LMDformingC９１９titaniumalloyribedgestripwithlengthof３１００mm  b SLMforming
titaniumalloyfanbladeedgewrappingwithlengthof１２００mm  c SLMformingnickelＧbasedsuperalloyengine
　　　　　　　　　　　　　　　casingwithsizeofФ５７６mm×２００mm
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３．２　复杂整体结构的SLM
随着航空航天领域对热端部件服役性能要求的

日益提高,整体结构的设计与制造越来越受到重视,
其内含复杂内流道结构、多孔点阵结构等难加工结

构,已超出传统工艺的成形制造能力,而基于SLM
高精度增材制造技术可使这些复杂整体结构的快速

制造成为可能.近年来,航空航天领域采用SLM
技术成形的典型整体构件包括火箭推进器耐高温部

件、发动机燃油喷嘴、燃烧室导流衬套等.美国国家

航空航天局(NASA)和AerojetRocketdyne公司合

作,基于SLM增材制造技术实现了液氧、气态氢火

箭助推器的整体制造.助推器是火箭发动机系统的

重要组成部分,在制造成本中占最大部分.NASA
和AerojetRocketdyne公司在严格的测试环境中对

激光增材制造的助推器整体结构开展了点火试验,
如图９(a)所示,实现了结构减重、制造效率和服役

性能的显著提升.整体结构的增材制造技术已证实

对未来的空间探索至关重要[１０６].借助于激光增材

制造技术,NASA提出了火箭发动机核心部件“制

造速度提升１０倍、生产成本降低５０％以上”的目

标,其基于SLM 技术成形的如图９(b)所示的火箭

发动机燃烧室铜衬套整体构件是其近年来的成功实

践.该整体构件面向的是导电、导热性很强的铜

合金,该合金是典型的激光增材制造难加工材料.
该整体构件是基于 GRCoＧ８４铜合金采用SLM 工

艺,经２５８h、８２５５层增材制造而成的[１０７].火箭发

动机燃烧室内推进剂的燃烧温度超过了２７６０℃,
故在铜合金衬套内部一体化成形了２００多个随形

冷却流道,温度在－１７３℃以下的氢在流道中循环

冷却,以防止构件在服役过程中发生熔化[１０８].对

于衬套整体构件内部几何形状复杂的微细流道,
其结构优化设计及激光增材制造成形质量,将直

接决定发动机燃烧室的冷却效率及其服役性能和

寿命.对于轻量化薄壁构件内部的一体化随形冷

却流道,其延伸和布局路径受整体结构形状的约

束,同时流道的尺寸和结构也制约着整体构件的

激光成形性,故而向增材制造技术的发展提出了

更大挑战及更高要求.

图９ NASA基于SLM成形的铜合金整体构件及性能测试.(a)NASA和AerojetRocketdyne公司开展的激光

增材制造构件点火试验[１０６];(b)火箭发动机燃烧室铜合金衬套整体构件[１０７]

Fig敭９SelectivelasermeltingmanufacturedcopperalloyintegralcomponentsandperformancetestsatNASA敭 a HotＧfire

testoflaseradditivemanufacturedcomponentconductedbyNASAand AerojetRocketdyne １０６   b integral

　　　　componentsofcopperalloylinerincombustionchamberofrocketengine １０７ 

　　美国通用电气(GE)公司基于SLM增材制造技

术研发了先进涡桨发动机(ATP)内部新型燃油喷

嘴,如图１０所示,这是近年来复杂整体结构增材制

造航空工业应用的典型案例.燃油喷嘴一般位于发

动机燃烧室之前,其主要作用是提供燃料的输送.
在发动机运行过程中,空气经各级叶片的压缩之后

被输送到发动机燃烧室内,与此同时燃料通过燃油

喷嘴雾化或气化并被输送到燃烧室内,点火后燃料

在燃烧室中充分燃烧,进而实现发动机的持续运转.
因此,燃油喷嘴对加速混合气体形成,保证燃料稳定

燃烧和提高燃烧效率具有重要作用.燃油喷嘴作为

典型的复杂装配体,无论是成形制造还是装配组装,

工序多,工装多,耗时长,成本高,且加工精度及稳定

性很难达到使用要求,对于传统制造技术来说都是

一大挑战.针对这一难题,GE公司采用SLM 技术

加工Inconel７１８镍基高温合金,实现了燃油喷嘴的

整体设计与制造,将原先２０个小部件的“组件”变成

一个整体化燃油喷嘴构件,如图１０(c)所示.这不

仅可以消除不同部件之间冗余的连接结构,还可对

燃油喷嘴结构进行优化设计,从而在从高到低的较

宽燃油流量下实现良好的雾化效果,并抑制燃油雾

化不充分的问题,进而减少积碳[１０９].GE公司基于

增材制造技术整体设计制造的这款燃油喷嘴实现了

２５％的减重效果,同时缩短了制造周期,降低了生产
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成本,且增材制造燃油喷嘴的使用寿命提升了５倍

以上[１１０].目前,GE公司这款燃油喷嘴的生产能力

为每年３５０００~４００００件,已应用在空客 A３２０neo、
波音７３７MAX、商飞C９１９和波音７７７Ｇ８等机型上.

图１０ GE公司基于SLM技术制造的航空发动机燃油喷嘴构件[１１０].(a)先进涡桨发动机(ATP);
(b)燃油喷嘴在发动机内的工作原理;(c)激光增材制造燃油喷嘴构件

Fig敭１０FuelnozzlecomponentsinaeroenginemanufacturedbyGeneralElectricCompanyusingselectivelasermelting
technology １１０ 敭 a Advancedturbopropengine ATP   b workingprincipleoffuelnozzlesinaeroengine 
　　　　　　　　　　　　 c laseradditivemanufacturedfuelnozzlecomponents

３．３　轻量化点阵结构的SLM
对于航空航天飞行器而言,减重是永恒不变的

主题,而传统制造方法已将零件减重的可能性发挥

到了极致.将点阵结构优化设计与增材制造技术相

结合,可使构件具有高比强度和高比刚度等优异的

力学特性.激光增材制造技术因具有叠层自由制造

的工艺特性,赋予了复杂轻量化结构极高的设计及

成形自由度,可成形传统加工方法难以成形的轻量

化复杂点阵结构.近年来,激光增材制造成形复杂

构型轻量化点阵结构已成为热点研究方向之一,可
为航空航天等领域轻量化金属构件性能及功能的突

破带来新契机.TancogneＧdejean等[１１１Ｇ１１２]美国学者

将经典八隅体桁架结构应用于激光增材制造点阵结

构中,设计出了在动态和静态载荷下均具有优异的

能量吸收功能的八隅体金属点阵结构,成形结构

在应变速率高达１０３s－１条件下仍具有良好吸能效

果.除了将传统经典结构应用于激光增材制造点

阵结构设计外,基于自然启迪的创新点阵结构设

计也为构件性能带来了突破.Pham等[１１３]英国学

者基于金属晶体硬化机制,借鉴金属晶格微尺度

结构及位错、晶界等多种强化机理,设计了一种仿

晶格点阵结构,该结构相对于传统规则的点阵结

构具有更加优异的耐损伤特性,如图１１所示.此

外,基于拓扑优化的点阵结构设计正成为金属构

件 轻 量 化 及 强 韧 化 的 重 要 途 径 之 一.Panesar
等[１１４]英国学者详尽阐述了拓扑优化技术在激光

增材制造点阵结构设计方面的策略及应用,并发

现经拓扑优化后的点阵结构的比刚度较传统规则

的点阵结构至少提高了４０％~５０％.可见,增材

制造技术在航空航天点阵结构产品设计与制造领

域已展现出一定的发展与应用潜力,并以轻量化

和高性能作为主要考核目标.

图１１ 基于金属晶体硬化机制设计的仿晶格点阵结构的增材制造.(a)仿金属微晶格点阵结构;

(b)单相与多相晶体点阵结构的应力应变差异;(c)数值模拟得到的仿密排六方晶体点阵结构(HCP)的应力分布[１１３]

Fig敭１１Additivemanufacturingofadesignedlatticestructureinspiredbycrystalmicrostructurebasedonhardening
mechanismofmetalcrystal敭 a Latticestructureinspiredbycrystalmicrostructure  b differenceofstressＧstrain
curvesbetweensingleＧphaseandmultiＧphasecrystallatticestructures  c finiteelementmethod FEM simulation

　　　　ofstressdistributionoflatticestructureinspiredbyhexagonalcloseＧpacked HCP crystal １１３ 

　　激光增材制造点阵构件已在国际民航客机制造

领域获得了实际工程应用,空客商业飞机机舱隔板

是近年来的成功案例.该结构主要用于隔离机舱乘

客区与乘务员区域,同时还兼具应急担架和机组人
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员安全座椅的功能,如图１２(a)所示,故要求该构件

在保证强度的同时尽可能减重.空客公司基于

SLM技术设计和制造了仿生点阵结构机舱隔板,如
图１２(b)所示.在成形材料上,此隔板构件选用新

型轻质高强铝合金Scalmaolly[１１５Ｇ１１６],该合金为稀土

元素钪微合金化 AlＧMg合 金,具 有 较 低 的 密 度

(２．６７g/cm３)和良好的SLM 加工工艺性能.钪元

素可显著细化铝合金晶粒,故SLM 成形合金构件

具有优良的力学性能(抗拉强度约为５２０MPa,延伸

率约为１３％),可作为未来轻量化结构件及点阵构

件的理想材料[３３].在结构设计上,空客研发人员基

于生物启迪实现了跨尺度仿生点阵结构设计,如图

１２(c)所示,在宏观尺度上基于“黏菌自适应网络”算
法实现了主体结构设计,该算法以最小的行数连接

一组点并使每个点至少与两条线相连,因此在一条

线出现失效时该点仍连接在整个设计结构中,可保

障整体构件的结构完整性和结构强度.在微观尺度

上,该构件借鉴了骨骼生长的生物灵感,完成了超过

６６０００个网格的排布,实现了微观网格稠密度与应

力分布相匹配,最终使得跨尺度仿生点阵构件较原

蜂窝复合材料隔板结构在相同冲力下(９g 重力加速

度)的位移减少了８％(９mm)[１１７].在成形工艺上,
该构件采用SLM技术实现复杂零部件一体化高效

成形,如图１２(d)所示,最终的机舱隔板构件由１１２
个部件组装而成,相较于原蜂窝复合材料隔板构件

减重４５％(３０kg),从而可使空客每年节省４６５０００t
二氧化碳排放量,并有望批量化应用于 A３２０客机

上[１１５Ｇ１１７].

图１２ 空客公司基于SLM技术设计制造的新型仿生点阵结构机舱隔板[１１５Ｇ１１７].(a)机舱仿生隔板结构图;
(b)机舱仿生隔板实物图;(c)跨尺度仿生结构设计;(d)机舱仿生隔板零部件选区激光熔化成形实物图

Fig敭１２NewbioniclatticecabinpartitiondesignedbyAirbusandmanufacturedbyselectivelasermeltingtechnology １１５Ｇ１１７ 敭

 a Structureofbioniclatticecabinpartition  b photographofassembledbioniclatticecabinpartition  c crossＧ
scalestructuredesignofbioniclatticecabinpartition  d componentsofbionicpartitionprocessedbySLMadditive
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　 manufacturing

３．４　多功能仿生结构的SLM
激光增材制造金属构件正从高性能化向多功能

化发展,Nature以“推开３D打印的限制”为题发表

评述指出[１１８],材料和结构的创造将助力３D打印技

术的发展,并建议“向自然界‘借’材料、‘借’结构”,
道法自然,突出生物仿生(biomimicry)、生物灵感

(bioＧinspired),以实现预期的功能.未来增材制造

的发展将更加凸显材料的创造、结构的仿生以及多

功能的集成优化.生物系统经过数十亿年的进化和

自然选择,已形成并优化了其复杂的多层级组织结

构,以达到最优的性能/功能来应对环境的变化.许

多生物系统具有独特的多功能组合,而这往往是人

工合成材料难以实现的.现代分析表征技术已证

实,天然材料的优异性能或特殊功能,是依靠其内部
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复杂的多层次结构实现的,其尺度范围通常横跨纳

米尺度到宏观尺度[１１９].对于性能/功能驱动的增

材制造,基于生物灵感的仿生结构设计,是创新增材

制造结构的重要途径之一,并有望实现增材制造结

构性能/功能的跃升.

Nature刊发的题为«生物材料进化的启迪及

其应用»综述性论文[１２０]认为,生物材料蕴含着大

量的源自于自然界的成分与结构信息,并指出尽

管生物材料的化学成分一直是其设计关注的焦

点,但对于其在非医学领域的潜在应用,应更关注

其在结构拓扑优化、力学性能、功能等方面的物理

属性及响应.Science以«赋予远古材料新的机会»
为题刊发综述性论文[１２１],该文指出,蜘蛛网所具

有的高强度和高延展性的优异组合是迄今为止人

工合成材料无法获取的;从材料本质上而言,蜘蛛

丝实际上是一种相对简单的蛋白质,但生物结构

赋予其高性能及多功能.这种基于生物启迪的结

构设计与仿生优化,有望用于构建多功能的材料

及构件系统.仿生的本质是学习天然结构的设计

方法及材料布局,这是一个从纳/微观尺度向宏观

尺度连续演变的大跨尺度结构设计.Advanced
Materials刊发的综述性论文«仿生材料微/纳米制

造:自然结构仿生的方法综述»”[１１９]给出了仿生结

构设计的一般性方法,其程序包括:基于预期获取

的独特功能在生物系统中寻找生物灵感;建立跨

尺度仿生结构与宏观性能/功能之间的关系;设计

遴选合适的材料及工艺;构建仿生结构以实现所

需的功能.同时,该论文指出仿生设计在原理上

很简单,但在实际制造中却有相当难度,原因主要

是多材料合理匹配与布局的挑战及微/宏大跨尺

度仿生结构制造工艺的约束性.
笔者研究团队[１２２]基于下一代高超音速飞行

器、空间探测器等航空航天装备的整体化、多功能

化发展趋势及潜在工程应用,面向减振抗冲击、隔
热/防热等综合功能需求,创新发展了仿生结构及

材料布局,实现了仿生结构的激光整体增材制造

及其多功能化,其中涉及结构、材料、工艺、功能等

多因素的耦合、匹配及一体化调控.面向减振抗

冲击功能,一是考虑口足目生物口虾蛄(别称皮皮

虾)尾节,如图１３(a)所示,其独特的生物结构能使

其抵抗竞争捕食过程中超过１５００N、２３m/s的冲

击力,其能量吸收机理类似于沙袋,本身吸收和消

散能量,而不使能量反向传递.通过解析皮皮虾

尾部的宏观构型,笔者团队设计了一种仿生双向

波纹板结构,揭示了高度和波长两个结构变量对

仿生结构在冲击载荷作用下的比能量吸收(SEA)、
冲击力效率(CFE)及应力分布的影响规律,该结构

的SEA可达到４５J/g[１２３],CFE最高为８５％[１２２],
这表明其具有优良的能量吸收能力及抗冲击稳定

性.二是考虑水蜘蛛在水下构建的住所———潜水

钟,如图１３(d)所示,其能长时间承受不同流速、不
同方位水流的冲击,具有优异的韧性和抗冲击能

力,并 具 有 桁 架 结 构 和 薄 壳 结 构 的 轻 量 化 特

征[１２４].针对仿生水蜘蛛潜水钟网壳结构尺寸跨

度大、悬垂结构多、加工难度大等难题,笔者团队

研究了网壳结构基本结构单元特征对SLM 成形

构件尺寸精度、致密化行为和压缩性能的影响规

律,揭示了仿生网壳构件在压缩过程中的变形行

为及断裂机制,并发现随着网壳支柱直径增加,主
导断裂机制从应力控制断裂转变为孔隙率控制断

裂[１２５].三是考虑到黄道蟹蟹钳具有密集螺旋排

布的多孔道结构特征,笔者团队通过建立参数化

仿生结构三维模型,基于SLM 工艺研究了旋转增

量和孔道分布特征对仿生蟹钳结构变形行为的影

响规律;结果发现,SLM成形件截面熔池堆叠方式

呈显著的螺旋特征,较小的旋转增量易导致试件

在压缩过程中发生扭转破坏/失效,并发现基于仿

生设计引入的孔道结构因在压缩变形过程中发生

弹性屈曲而显著提高了SLM 成形件的韧性[１２６].
针对隔热/防热功能,考虑到挪威雪杉能在极寒环

境下生存并能抵御强风的特点,笔者团队以其茎

干截面显微结构为设计灵感,构建了一种兼具承

载及隔 热/防 热 功 能 的 可 重 复 使 用 的 热 防 护 结

构[１２７Ｇ１２８],建立了以梯度分布的中空管为功能层并

配合两个面板层形成夹层的热防护结构,该结构

的热导率仅为２．３２１W/(mK)[１２７],比压缩强度高

达９８．９９MPa/(g/cm３)[１２８],仿挪威雪杉热防护结

构可兼具良好的力学性能和热防护性.可见,仿
生设计为功能驱动的增材制造结构优化及多功能

化提供了新途径,但“结构易仿、制造不易、科学更

难”,其中涉及的关键科学难题包括:仿生微结构

与构件典型功能的映射关系及优化模型;仿生设

计的跨尺度结构激光增材制造工艺约束性及成形

机制;激光增材制造仿生结构的多功能一体化评

价方法及响应机制等.因此,增材制造新技术与

仿生结构设计相辅相成、相得益彰,而关键科学问

题的研究则贯穿于材料Ｇ结构Ｇ功能一体化的全过

程各领域.
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图１３ 激光增材制造轻量化抗冲击仿生功能结构[１２２,１２５].(a)皮皮虾尾节宏观形貌;(b)仿生双向波纹板抗冲击结构SLM
加工;(c)仿生双向波纹板结构高度和波长参数对冲击力效率(CFE)的影响;(d)水蜘蛛及其在水下构建的住所———

　　　　　　　潜水钟;(e)SLM成形仿生网壳结构;(f)仿生网壳结构的压缩力Ｇ位移曲线

Fig敭１３Laseradditive manufacturingoflightweightandimpactresistantbionicfunctionalstructures １２２ １２５ 敭 a 
Macroscopicfeatureofmantisshrimptelson  b SLMprocessofbioＧinspiredbiＧdirectionallycorrugatedpanel
impactresistantstructure  c effectofheightandwavelengthofbiＧdirectionallycorrugatedpaneloncrushforce
efficiency CFE   d divingbellofwaterspider  e bionicreticulatedshellstructuresprocessedbySLM 
　　　　　　　 f compressionloadＧdisplacementcurvesofbionicreticulatedshellstructures

４　结束语

增材制造具有丰富的科学内涵,主要体现在:１)
围绕“增”字,涉及“工艺调控基础”,激光增材制造涉

及高能激光与金属粉体的作用机理及复杂构件逐层

堆积工艺的调控机制,特别是对于激光与粉末物质

的作用,其尺度是几十至数百微米的颗粒量级,是一

个典型的介于微观和宏观之间的“介观”尺度问题;

２)围绕“材”字,涉及“材料设计基础”,主要涉及激光

增材制造金属、合金及金属基复合材料的设计、制备

方法及成形机制,其中激光成形材料显微组织调控

是典型的“微观”尺度问题;３)围绕“制造”一词,则涉

及“结构与性能/功能基础”,尤其是增材制造构件结

构优化及性能/功能调控,是典型的“宏观”尺度问

题.可见,激光增材制造技术的发展趋势是实现微

观Ｇ介观Ｇ宏观跨尺度的材料Ｇ结构Ｇ工艺Ｇ性能/功能

一体化,这是由其科学内涵所决定的.思考激光增

材制造技术未来的研究与发展趋势,下列方向值得

进一步关注:

１)以高性能/多功能为驱动的激光增材制造材

料Ｇ结构Ｇ工艺一体化及性能/功能的主动实现.传

统的材料Ｇ结构Ｇ性能/功能一体化的思路,是在选材

的基础上,通过结构设计和加工工艺来获取一定的

性能/功能;在这种“自上而下”的方法中,性能/功能

的实现是被动的,也存在反复试凑与优化的过程.
而未来激光增材制造技术的发展则可从拟实现的性

能/功能出发来主动选择材料,并强调设计的广义性

(除了结构设计,材料、工艺甚至性能/功能本身都需

要设计)及增材制造工艺的可控性(达到高速、高效、
高精度、高可靠性的效果),进而主动实现预期功能.
特别是在航空航天领域机械系统复杂度不断提高、
构件性能/功能集合度不断增强的发展趋势下,采用

这种性能/功能驱动的“自下而上”的材料Ｇ结构Ｇ工
艺一体化的思路,对于在复杂加工系统中主动实现

增材制造构件的高性能和多功能化具有重要意义.

２)面向激光增材制造的“多相材料”和“多材

料”设计、制备与成形,以实现将“合适的材料添加到

合适的位置”.面向激光增材制造的新型二元或多

元合金、纳米颗粒改性金属基复合材料、原位增强金

属基复合材料等“多相材料”(multiphasematerial)
的设计与制备,是解决传统金属材料比强度和比刚

度低、耐蚀性差等劣势的有效途径,而激光成形材料

０５００００２Ｇ１７



中　　　国　　　激　　　光

本身仍是均质材料.一方面,多相材料的精准设计

可以通过材料设计软件和高通量实验方法加以定

制,定量预测材料成分和组元对激光加工性能和增

材制造构件性能的影响规律,目标是在短时间内筛

选出具有预期特性及性能的多相材料,以提高激光

增材制造新材料的研发成效.另一方面,随着强化

相粒子(如陶瓷颗粒、稀土元素及原位形成的化合物

等)相继被引入到激光增材制造高性能金属构件中,
强化相的形成机制、分散状态及界面结合性能等问

题制约着增材制造构件的高性能化,故可采用原位

分析技术(如高速同步辐射X射线显微成像技术、
中子小角散射实验技术等)研究强化相的运动与分

布行为、冶金缺陷形成规律及显微组织演变规律,这
对于深入理解激光增材制造材料的成形机制及性能

提升机制具有重要作用.而从“多相材料”跃升至

“多材料”(multiplematerials)增材制造,则是在同

一个成形构件内部的不同位置布局不同的打印材

料,真正实现将“合适的材料添加到合适的位置”,以
应对构件不同部位的性能/功能需求.这对激光增

材制造的装备和工艺提出了变革性要求,打印装备

中的粉末输运系统、铺粉系统、粉末搜集系统及对应

的软件控制系统均需重新设计,以应对多材料打印

的需求.同时,在打印工艺上,多材料布局依赖于对

激光增材制造工艺更为精准的微/宏观跨尺度调控

与优化.

３)基于激光增材制造创新结构设计,实现构件

的高性能化和多功能化,以凸显“独特的结构实现独

特的功能”.随着激光增材制造技术的日臻成熟,特
别是面向航空航天领域的严苛的服役环境需求,成
形材料及构件的力学性能已不再是唯一的追求目

标,实现材料/构件的多功能化正成为重要的发展趋

势.借助增材制造技术的复杂结构和多材料一体化

成形能力,通过仿生结构、拓扑优化结构、超材料、超
结构等创新结构设计,有望实现增材制造材料/构件

在光、声、热、电、磁等功能领域的突破,甚至是颠覆.
激光增材制造创新结构设计、多功能设计、多材料布

局、工艺精准调控是构件实现材料Ｇ结构Ｇ功能一体

化的重要方向.基于多物理场的数值模拟仿真,融
合机器学习、数字孪生等新兴的人工智能技术,可为

功能化材料/结构的设计与优化提供理论指导;多材

料打印、微/宏观大跨尺度结构打印、多工艺混合多

进程打印等创新增材制造技术的研发,可为功能化

材料/结构的成形提供技术支撑.

４)面向全尺寸构件和全工艺流程的激光增材

制造工艺仿真、监测及优化关键技术与方法.激光

增材制造数值仿真需要考虑高能激光辐照下非平衡

熔池内多相能量、动量和质量的多形式物理冶金行

为,当前的数值仿真物理模型普遍为成形数道或数

层的计算当量,需进一步拓宽至全尺寸构件级成形

过程的热场、流场、相场和应力场的调控研究,进而

需进一步合理匹配物理模型的准确性和计算效率.
另一方面,需基于数值仿真方法研究增材制造构件

结构特征、成形工艺、成形环境对成形质量和成形稳

定性的影响规律,实现对成形质量、成形效率及潜在

的成形风险等问题的预判.未来在航空航天等领域

的增材制造技术研究与应用方面,应建立成形构件

的材料数据、模型数据、工艺策略数据库等仿真数字

平台与成形设备、成形过程监控等成形平台的数字

孪生集成化,实现成形构件虚拟制造评估与生产过

程仿真评估;通过机器学习建立成形设备参数、过程

监控与监测指标评判方法,为激光增材制造工艺优

化、成形质量提升、制造稳定性调控提供预判方法及

现场技术支撑.
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