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LPBF成形新型定向凝固镍基高温合金基础工艺研究
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摘要  研究了激光粉末床熔融（LPBF）增材制造技术成形新型定向凝固镍基高温合金 ZGH451 的致密化行为、显微

组织和凝固晶粒取向。结果表明：未熔合和凝固裂纹是主要冶金缺陷；通过增大激光功率、减小扫描间距和扫描速

度，可以有效消除未熔合缺陷；在激光功率 150 W、扫描层厚 0.02 mm、扫描速度 600~800 mm/s、扫描间距 0.06~
0.08 mm 的工艺窗口内，可以获得无裂纹、高致密（致密度为 99.9%）样品，其凝固组织主要由基本沿构建方向定向

生长的柱状晶构成，具有典型的微细枝晶显微组织，一次枝晶间距小于 1 μm，二次枝晶不发达。枝晶间存在 TiC 和

TaC 颗粒析出，未观察到明显的 γ/γ'共晶。样品呈现出一定的定向凝固特性，［001］织构明显，但相邻熔道搭接区域

内仍有复杂热流产生的大取向差柱晶。样品力学性能优异，其屈服强度与传统定向凝固工艺制备的第三代单晶高

温合金相当。研究结果证实了采用 LPBF 技术成形定向凝固 ZGH451 镍基高温合金的可行性。
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1　引　　言

涡轮叶片是航空发动机的关键零部件，长期在高

温环境下服役，承受复杂交变载荷，工况条件极为恶

劣［1-4］。长期以来，涡轮叶片一直采用承温能力较高的

镍基高温合金制备。但是，随着现代先进航空发动机

的快速发展，涡轮温度已普遍超过 1800 K，远超常规

镍基高温合金的承温极限［1-4］。因此，新一代涡轮叶片

普遍采用空心冷却结构，工作状态下叶轮表面形成冷

却气膜，进而将叶片基体温度降至 1300 K 以下［1-4］。同

时，采用定向凝固技术消除镍基高温合金的横向晶界，

也是进一步提高涡轮叶片承温能力，从而延长服役寿

命的有效方案。目前，以液态金属冷却法（LMC 法）为

代表的传统定向凝固工艺已经在提高涡轮叶片热机械

疲劳性能和服役周期方面做出了突出贡献［5］。但是，

传统定向凝固工艺不仅难以成形具有复杂冷却结构的

新一代涡轮叶片，还存在叶片显微组织粗大（一次枝晶

间距可达几百微米）、易出现显微疏松、γ/γ'共晶难消

除等问题［6］，这极大地制约了定向凝固复杂冷却结构

涡轮叶片的进一步发展。

激光粉末床熔融（LPBF）技术是极具发展潜力的

激光增材制造技术［7-9］，其采用“粉末逐层预铺+激光逐

层熔凝沉积”的工艺原理，可以成形几乎任意复杂形状

的金属零部件。同时，LPBF 技术具有极高的熔池冷却

速度（103~106 K/s）和温度梯度（103~105 K/s）［10-11］，不

但能够细化镍基高温合金的显微组织并消除共晶和显

微疏松，还有望成形定向性极好的微细柱晶组织。因

此，LPBF 是定向凝固复杂冷却结构涡轮叶片的理想

技术。

近年来，国内外学者对 LPBF 成形定向凝固镍基

高温合金开展了初步研究。华中科技大学李帅［12］通过

将 LPBF 技术采用的高斯光斑整形为均匀光斑，在一

定 条 件 下 实 现 了 非 定 向 凝 固 专 用 镍 基 高 温 合 金

Inconel 718 的定向凝固生长。但是，定向生长高度仅

可维持约 3 mm。英国伯明翰大学 Carter 等［13］利用

LPBF 实现了传统第一代定向凝固镍基高温合金

CM247LC 的定向生长，但成形层内部存在较多裂纹。

华中科技大学潘爱琼等［14-15］建立了 LPBF 成形传统第

一代单晶镍基高温合金 SRR99 的定向生长工艺窗口，

成功制备出高度为 2 mm 的三维实体，晶体取向差几

乎全部在 10°范围内。然而，随着成形高度的进一步增

加，定向凝固生长无法维持。同时，该研究未能消除成

形材料中的凝固裂纹。华中科技大学李继康等［2］研究

了 LPBF 成形传统第四代单晶镍基高温合金 DD91 的

单道形貌及晶体取向，能够在较高激光功率（300 W）

和较低扫描速度（500 mm/s）下获得形貌扁平、取向一

致的单道。现有研究证实了采用 LPBF 技术成形定向

凝固镍基高温合金的可行性，但成形对象都是传统定
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向凝固镍基高温合金甚至非定向凝固专用合金，其成

分并未针对 LPBF 工艺极高的冷却速度和温度梯度进

行优化，存在极易产生裂纹且定向生长难以维持等共

性问题。

针对以上问题，本文设计了一款新型定向凝固镍

基高温合金 ZGH451。ZGH451 是一款专为增材制造

设计的定向凝固镍基高温合金，通过调控元素占比降

低增材过程中开裂的倾向性。采用自主研制的 LPBF
设备开展了该合金的 LPBF 成形基础工艺研究。初步

揭示了工艺参数对 ZGH451 合金致密度和冶金缺陷的

影响规律，成功制备出无裂纹、高致密、显微组织细密及

定向凝固特征和力学性能较好的镍基高温合金样品。

2　实验方法

2.1　LPBF实验材料及工艺参数

LPBF 实验所选用的粉末原料为气雾化 ZGH451
镍基高温合金粉末。粉末元素成分如表 1所示。图 1（a）
为粉末的典型形貌，可见大多数粉末颗粒呈规则球

形。粉末的粒径分布如图 1（b）所示，尺寸范围为 15~
62 μm，平均值（d̄）约为 33.5 μm。

采用自研的 LPBF-300 设备，开展 ZGH451 镍基

高温合金的 LPBF 成形实验。LPBF-300 搭载有一台

光纤激光器，能够输出 1.07 μm 波长连续高斯激光，最

大输出功率为 500 W，光斑直径约为 80 μm。以 45 号

铸造钢板为基板开展基础工艺实验，成形对象为尺寸

为 10 mm×10 mm×5 mm 的立方体。基于一系列预

实验，确定可稳定成形、样品无明显宏观缺陷的工艺实

验参数范围，如表 2 所示。在成形过程中，相邻成形层

的激光扫描方向呈 90°夹角，如图 2（a）所示。为避免氧

化污染，在成形舱内维持高纯度氩气环境，保证氧体积

分数低于 2×10-4。在 LPBF 成形期间，未对基板实施

主动加热。

2.2　微观结构及力学性能表征

LPBF 成形实验结束后，采用线切割技术从成形

基板上切取 ZGH451 样品。使用图像法测量样品的

致密度，具体方法为：首先用砂纸将 ZGH451 样品的

竖直截面（与打印方向平行）打磨平整，并用颗粒粒径

为 2.5 μm 的金刚石研磨剂将其抛光；然后，使用光学

显微镜（OM）在竖直截面上随机选取 3 个区域拍摄

OM 图，并在 Image-Pro Plus 6. 0 软件中对 OM 图片进

行二值化处理；通过适当的阈值选取自动标定缺陷区

域，得到缺陷区域的面积百分比；最后，求取 3 个区域

的缺陷面积百分比的平均值，并与 1 相减得到相对致

密度。

为 获 取 样 品 的 显 微 形 貌 ，选 用 王 水（10 mL 
HNO3+30 mL HCl）在机械抛光后的样品表面擦拭

10 s，然后采用光学显微镜和电子扫描显微镜（SEM）进

行观察。采用背散射电子衍射仪（EBSD）表征样品的

晶粒形貌与取向特征。为保证 EBSD 标定率，采用电解

液（体积分数为 10% 的 HClO+ 体积分数为 90% 的

表 1　ZGH451 镍基高温合金的名义化学成分（质量分数，%）

Table 1　Nominal chemical compositions of ZGH451 nickel-based superalloy (mass fraction, %)

Element

Value

Ni

Bal.

Cr

8.000

Co

8.000

W

8.000

Al+Ti+Ta

12.200

Mo

2.000

Hf

1.500

C

0.100

B

0.015

图 1　气雾化 ZGH451 镍基高温合金粉末。（a）颗粒形貌；（b）粒径分布

Fig. 1　Gas-atomized ZGH451 nickel-based superalloy powder. (a) Particle morphology; (b) particle size distribution

表 2　LPBF 实验参数

Table 2　Parameters for LPBF experiment

Parameter

Laser power /W

Scanning velocity /（mm/s）

Hatch spacing /mm

Layer thickness /mm

Phase angle /（°）

Value

150， 200

600， 800， 1000， 1200， 1400， 1600

0.06， 0.08， 0.10， 0.12

0.02

90

CH3OH）在 10 V 电压下对样品表面实施 25 s 的电解抛

光。EBSD 测试时扫描步长为 1.5 μm，最终标定率均大

于 95%。采用透射电子显微镜（TEM）分析样品的枝

晶间析出相。为获得满足 TEM 测试要求的样品，首先

利用线切割机从块体样品上切出厚度为 0.3 mm 的薄

片，然后利用砂纸将其研磨至 50 μm 厚。进一步地，将

薄片冲压成直径为 3 mm 的圆片，利用离子减薄仪在

8 kV（离子减薄仪电子枪电压）/8°（入射角度）入射模式

下刻蚀至样品出现孔洞，然后依次在 6 kV/6°、4 kV/4°、
2 kV/2°的条件下刻蚀 30、20、10 min以获得薄区。

选取最佳工艺参数制备图 2（b）所示的拉伸样。

拉伸样品受力方向与成形方向平行。室温拉伸实验在

高精度电子万能试验机上以 2 mm/min 的恒定拉拔速

率进行。测试了三个拉伸试样以减少测量误差。使用

SEM 观察拉伸样品的断面，以研究断裂机制。

3　分析与讨论

3.1　致密化行为与冶金缺陷

图 3 显示了 LPBF 成形 ZGH451 合金的致密度随

激光功率、扫描速度与扫描间距的变化曲线。当激光

功率为相对较高的 200 W 时，大部分参数下均能够达

到 99.8% 的高致密度（扫描间距≤0.10 mm）。同时可

以观察到：当扫描间距为 0.06 mm 时，致密度随扫描速

度的增加呈现先增加后基本不变的变化趋势；当扫描

间距为 0.08~0.10 mm 时，致密度随扫描速度的增加

基本保持不变；当扫描间距进一步增大至 0.12 mm 时，

致密度随扫描速度的增加而减小；当扫描速度较低

（600 mm/s）时，扫描间距与致密度的相关性较小；随

着扫描速度的提高，致密度表现出随扫描间距的减小

而提升的趋势。

当激光功率降低至 150 W 时，扫描间距与致密度

的关系依旧较为复杂。当扫描速度较低（≤800 mm/s）
时，扫描间距与致密度的相关性差；随着扫描速度的提

高，致密度逐渐表现出随扫描间距的减小而提升的趋

势。相比之下，致密度与扫描速度的关联性更强。在

所有扫描间距下，致密度都基本呈现出随扫描速度的

提升而降低的趋势。与激光功率为 200 W 时的情况相

比，致密度在不同扫描速度和扫描间距组合下的变化

幅度更大，所能得到的最高致密度为 99.9%，高于 200 W
时的最高值密度 99.8%。

为了更加清晰地描述工艺参数整体对冶金缺陷的

影响规律，引入激光能量密度 E（J/mm3）［16］。其定义

图 2　LPBF 成形 ZGH451 镍基高温合金。（a）激光扫描策略；（b）拉伸试样尺寸；（c）成形样品

Fig.  2　Forming ZGH451 nickel-based superalloy by LPBF.  (a) Laser scanning strategy; (b) size of tensile specimen; (c) formed samples

图 3　不同激光功率下 LPBF 成形 ZGH451 合金致密度随扫描速度与扫描间距的变化曲线。(a) 200 W; (b) 150 W
Fig.  3　Variation curves of relative density of ZGH451 alloy formed by LPBF with scanning speed and scanning spacing under different 

laser powers.  (a) 200 W; (b) 150 W
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CH3OH）在 10 V 电压下对样品表面实施 25 s 的电解抛

光。EBSD 测试时扫描步长为 1.5 μm，最终标定率均大

于 95%。采用透射电子显微镜（TEM）分析样品的枝

晶间析出相。为获得满足 TEM 测试要求的样品，首先

利用线切割机从块体样品上切出厚度为 0.3 mm 的薄

片，然后利用砂纸将其研磨至 50 μm 厚。进一步地，将

薄片冲压成直径为 3 mm 的圆片，利用离子减薄仪在

8 kV（离子减薄仪电子枪电压）/8°（入射角度）入射模式

下刻蚀至样品出现孔洞，然后依次在 6 kV/6°、4 kV/4°、
2 kV/2°的条件下刻蚀 30、20、10 min以获得薄区。

选取最佳工艺参数制备图 2（b）所示的拉伸样。

拉伸样品受力方向与成形方向平行。室温拉伸实验在

高精度电子万能试验机上以 2 mm/min 的恒定拉拔速

率进行。测试了三个拉伸试样以减少测量误差。使用

SEM 观察拉伸样品的断面，以研究断裂机制。

3　分析与讨论

3.1　致密化行为与冶金缺陷

图 3 显示了 LPBF 成形 ZGH451 合金的致密度随

激光功率、扫描速度与扫描间距的变化曲线。当激光

功率为相对较高的 200 W 时，大部分参数下均能够达

到 99.8% 的高致密度（扫描间距≤0.10 mm）。同时可

以观察到：当扫描间距为 0.06 mm 时，致密度随扫描速

度的增加呈现先增加后基本不变的变化趋势；当扫描

间距为 0.08~0.10 mm 时，致密度随扫描速度的增加

基本保持不变；当扫描间距进一步增大至 0.12 mm 时，

致密度随扫描速度的增加而减小；当扫描速度较低

（600 mm/s）时，扫描间距与致密度的相关性较小；随

着扫描速度的提高，致密度表现出随扫描间距的减小

而提升的趋势。

当激光功率降低至 150 W 时，扫描间距与致密度

的关系依旧较为复杂。当扫描速度较低（≤800 mm/s）
时，扫描间距与致密度的相关性差；随着扫描速度的提

高，致密度逐渐表现出随扫描间距的减小而提升的趋

势。相比之下，致密度与扫描速度的关联性更强。在

所有扫描间距下，致密度都基本呈现出随扫描速度的

提升而降低的趋势。与激光功率为 200 W 时的情况相

比，致密度在不同扫描速度和扫描间距组合下的变化

幅度更大，所能得到的最高致密度为 99.9%，高于 200 W
时的最高值密度 99.8%。

为了更加清晰地描述工艺参数整体对冶金缺陷的

影响规律，引入激光能量密度 E（J/mm3）［16］。其定义

图 2　LPBF 成形 ZGH451 镍基高温合金。（a）激光扫描策略；（b）拉伸试样尺寸；（c）成形样品

Fig.  2　Forming ZGH451 nickel-based superalloy by LPBF.  (a) Laser scanning strategy; (b) size of tensile specimen; (c) formed samples

图 3　不同激光功率下 LPBF 成形 ZGH451 合金致密度随扫描速度与扫描间距的变化曲线。(a) 200 W; (b) 150 W
Fig.  3　Variation curves of relative density of ZGH451 alloy formed by LPBF with scanning speed and scanning spacing under different 

laser powers.  (a) 200 W; (b) 150 W
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为单位体积内激光束提供的能量：

E= P
vhs

， （1）

式中：P为激光功率（W）；v为激光扫描速度（mm/s）；h
为层厚（mm）；s为扫描间距（mm）。按照激光能量密

度 E与样品致密化状态和冶金缺陷特征的对应关系，

可以绘制出不同激光功率下的工艺窗口，如图 4、5
所示。

从图 4 可知，当激光功率为 200 W 时，工艺窗口可

划分为三个区间。在区间Ⅰ中，激光能量密度 E相对

较高（>166 J/mm3），样品内部形成了长度超过 200 μm
的长裂纹，延伸方向大体与构建方向平行；在区间Ⅱ
中，激光能量密度 E相对下降（83~139 J/mm3），样品

内部的裂纹形态由长裂纹转变为长度约为 100 μm 的

短裂纹，延伸方向仍基本与构建方向平行；在区间Ⅲ
中，激光能量密度 E进一步降低（<79 J/mm3），不能将

粉末充分熔化，样品内部形成大量形状不规则的未熔

合缺陷，同时未观察到裂纹。

图 4　激光功率为 200 W 时的工艺窗口和典型样品的冶金缺陷特征图

Fig.  4　Process window and metallurgical defect feature maps of typical samples at laser power of 200 W

图 5　激光功率为 150 W 时的工艺窗口和典型样品的冶金缺陷特征图

Fig.  5　Process window and metallurgical defect feature maps of typical samples at laser power of 150 W

从图 5 可以看出，当激光功率下调至 150 W 时，工

艺窗口可划分为两个区间。在区间Ⅰ中，激光能量密

度 E>125 J/mm3，样品内部冶金结合良好，不仅无明

显的气孔、未熔合缺陷，也未观察到裂纹的存在，相应

的致密度达到 99.9% 以上。在区间Ⅱ中，激光能量密

度 E<105 J/mm3，样品内部同样因粉末的不充分熔化

而形成了大量未熔合缺陷。

3.2　裂纹产生与消除机理

如引言所述，凝固裂纹一直是 LPBF成形定向凝固

镍基高温合金的典型冶金缺陷［2，13-15］。为验证在 LPBF
成形 ZGH451样品中发现的裂纹是否为凝固裂纹，对裂

纹的典型显微特征进行了 SEM 观察，如图 6（a）、（b）所

示。可以看出，裂纹主要萌生于熔池底部，并基本沿构

建方向生长，长度可贯穿数个沉积层。进一步对裂纹

邻近区域的晶粒形态进行 EBSD 分析［图 6（c）］，可知裂

纹具有明显的沿晶开裂特征。因此，可以判定其为凝

固裂纹。同时如图 6（d）所示，裂纹两侧晶粒角度偏差

均超过 15°，即裂纹倾向于在大角度晶界处开裂。

大量研究表明，凝固裂纹一般萌生于熔池凝固末

期的固液混合糊状区，这是因为糊状区无法抵抗凝固

收缩应力，枝晶间液膜被撕裂［17-18］。而相邻晶粒较大

的取向差可能导致应力更加集中于两晶粒形成的晶界

处，裂纹更加倾向在此处萌生。因此，LPBF 成形

ZGH451 合金是否产生凝固裂纹与其在凝固期间的热

应力状态和凝固组织特征密切相关。在本文中，当激

光功率为 200 W 时，单位面积内的凝固裂纹长度随激

光能量密度 E的下降而减小；当激光功率从 200 W 降

低至 150 W 时，可在适当的激光能量密度 E下获得无

裂纹样品。造成这些现象的一个重要原因在于，

LPBF 成形过程中的热应力一般随激光功率或激光能

量密度的降低而减小［19-20］。另一方面，根据激光加工

冶金学基本原理，LPBF 成形期间的熔池冷却速度通

常随激光功率或激光能量密度 E的降低而提升，并导

致显微组织的细化［21-22］。现有研究表明，金属的熔凝

组织越细密，越容易在熔池凝固末期适应凝固应

力［23-24］。因此，这应该也是 LPBF 成形 ZGH451 合金可

在较低的激光功率下实现无裂纹成形的一个原因。此

外，还需要指出的是，相较于传统的定向凝固高温合

金，本文专门设计的 ZGH451 合金增加了 Hf 占比。Hf
具有使 MC 碳化物由连续分布向弥散分布转变以及提

高晶界和碳化物稳定性的作用，能够在一定程度上抑

制开裂［25-26］。

3.3　显微组织

选取无裂纹、高致密 ZGH451 合金样品进行显微

组织表征，典型 SEM 图如图 7 所示。可以发现，LPBF
成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金的显微组织主要由

微细柱状枝晶构成。由于 LPBF 成形过程中的冷却速

度极快，熔道内部的一次枝晶间距仅为 0.4~0.6 μm，

图 6　LPBF 成形 ZGH451 合金裂纹的典型分布特征。（a）SEM 图；（b）图 6（a）的局部放大；（c）EBSD 晶粒取向分布图；（d）裂纹两侧

的晶粒角度偏差

Fig.  6　Typical distribution characteristics of cracks in ZGH451 superalloy formed by LPBF.  (a) SEM image; (b) local magnification of 
Fig.  6 (a); (c) EBSD grain orientation distribution; (d) grain angle difference on both sides of crack
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从图 5 可以看出，当激光功率下调至 150 W 时，工

艺窗口可划分为两个区间。在区间Ⅰ中，激光能量密

度 E>125 J/mm3，样品内部冶金结合良好，不仅无明

显的气孔、未熔合缺陷，也未观察到裂纹的存在，相应

的致密度达到 99.9% 以上。在区间Ⅱ中，激光能量密

度 E<105 J/mm3，样品内部同样因粉末的不充分熔化

而形成了大量未熔合缺陷。

3.2　裂纹产生与消除机理

如引言所述，凝固裂纹一直是 LPBF成形定向凝固

镍基高温合金的典型冶金缺陷［2，13-15］。为验证在 LPBF
成形 ZGH451样品中发现的裂纹是否为凝固裂纹，对裂

纹的典型显微特征进行了 SEM 观察，如图 6（a）、（b）所

示。可以看出，裂纹主要萌生于熔池底部，并基本沿构

建方向生长，长度可贯穿数个沉积层。进一步对裂纹

邻近区域的晶粒形态进行 EBSD 分析［图 6（c）］，可知裂

纹具有明显的沿晶开裂特征。因此，可以判定其为凝

固裂纹。同时如图 6（d）所示，裂纹两侧晶粒角度偏差

均超过 15°，即裂纹倾向于在大角度晶界处开裂。

大量研究表明，凝固裂纹一般萌生于熔池凝固末

期的固液混合糊状区，这是因为糊状区无法抵抗凝固

收缩应力，枝晶间液膜被撕裂［17-18］。而相邻晶粒较大

的取向差可能导致应力更加集中于两晶粒形成的晶界

处，裂纹更加倾向在此处萌生。因此，LPBF 成形

ZGH451 合金是否产生凝固裂纹与其在凝固期间的热

应力状态和凝固组织特征密切相关。在本文中，当激

光功率为 200 W 时，单位面积内的凝固裂纹长度随激

光能量密度 E的下降而减小；当激光功率从 200 W 降

低至 150 W 时，可在适当的激光能量密度 E下获得无

裂纹样品。造成这些现象的一个重要原因在于，

LPBF 成形过程中的热应力一般随激光功率或激光能

量密度的降低而减小［19-20］。另一方面，根据激光加工

冶金学基本原理，LPBF 成形期间的熔池冷却速度通

常随激光功率或激光能量密度 E的降低而提升，并导

致显微组织的细化［21-22］。现有研究表明，金属的熔凝

组织越细密，越容易在熔池凝固末期适应凝固应

力［23-24］。因此，这应该也是 LPBF 成形 ZGH451 合金可

在较低的激光功率下实现无裂纹成形的一个原因。此

外，还需要指出的是，相较于传统的定向凝固高温合

金，本文专门设计的 ZGH451 合金增加了 Hf 占比。Hf
具有使 MC 碳化物由连续分布向弥散分布转变以及提

高晶界和碳化物稳定性的作用，能够在一定程度上抑

制开裂［25-26］。

3.3　显微组织

选取无裂纹、高致密 ZGH451 合金样品进行显微

组织表征，典型 SEM 图如图 7 所示。可以发现，LPBF
成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金的显微组织主要由

微细柱状枝晶构成。由于 LPBF 成形过程中的冷却速

度极快，熔道内部的一次枝晶间距仅为 0.4~0.6 μm，

图 6　LPBF 成形 ZGH451 合金裂纹的典型分布特征。（a）SEM 图；（b）图 6（a）的局部放大；（c）EBSD 晶粒取向分布图；（d）裂纹两侧

的晶粒角度偏差

Fig.  6　Typical distribution characteristics of cracks in ZGH451 superalloy formed by LPBF.  (a) SEM image; (b) local magnification of 
Fig.  6 (a); (c) EBSD grain orientation distribution; (d) grain angle difference on both sides of crack
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且未观察到明显的二次枝晶。在熔道底部，激光重

熔效应导致冷却速度相对降低，使得此区域的枝晶

组织相对粗大，一次枝晶间距增大至 0.7~0.9 μm。如

图 7（b）、（c）所示，在柱状枝晶间，可以观察到少量白

色颗粒物析出，其尺寸不足 10 nm。已有研究表明，这

种存在于镍基高温合金中的白色颗粒状析出物通常为

MC 型碳化物［14，27］，本文稍后将利用 TEM 对其进行进

一步分析。

观察图 7（d）可以看出，尽管在 LPBF 较高的温度

梯度作用下，微细柱状枝晶的生长方向总体上趋向于

构建方向，但在熔道边缘区域仍然存在生长方向与构

建方向具有较大偏离的枝晶。这是因为激光在金属粉

末层表面的连续逐道扫描会使相邻熔道之间产生侧向

热流［28-29］，熔道边缘区域的温度梯度方向发生改变。

显然，这一效应会对 LPBF 成形 ZGH451 合金的定向

凝固趋势带来负面影响，具体定量分析将在本文 3.4
节展开。

ZGH451 与传统单晶/定向凝固镍基高温合金类

似，可能会由于 Al、Ti 等元素在枝晶间偏析而形成熔

点低、高温强度差的 γ/γ'共晶，在持久断口中常能观察

到裂纹起源于 γ/γ'共晶。现有研究表明，γ/γ'共晶的形

貌和含量会随着冷却速度的变化而改变［30］。因此，无

法单从 SEM 形貌判断白色颗粒物是否为 γ/γ'共晶。

需要对高致密、无裂纹样品进行 TEM 表征以确定白

色颗粒物的实际成分。

LPBF 成形典型高致密、无裂纹 ZGH451 样品的

TEM 分析结果如图 8 所示，其中 EDX 为能量色散 X
射线光谱，HR-TEM 为高分辨透射电镜。可以发现，

白色颗粒状析出物密集分布在枝晶间，尺寸不足 10 nm，

且其富集 Ta、Ti、C 元素，缺少 Ni、Al元素，与 γ/γ'共晶

常富集 Al、Ti 等元素的结论并不一致。结合 HR-

TEM 测试结果［图 8（c）］可知，白色颗粒状析出物的晶

格 常 数 为 4.41×10-10 m，为［011］取 向 的 面 心 立 方

（FCC）点阵结构。TiC 和 TaC（FCC）的晶格常数分别

为 4.32×10-10 m 和 4.43×10-10 m。因此，认为晶格常

数介于二者之间的颗粒状析出为 TiC 与 TaC 的混合

物。在枝晶间弥散分布的颗粒状 MC 碳化物具有较高

的密度、强度和热稳定性，能够提高合金的强度和高温

稳定性［31-32］。因此可以推测：LPBF 成形 ZGH451 合金

枝晶间颗粒析出相是 MC 碳化物，枝晶间无明显的 γ/
γ'共晶产生。

3.4　凝固晶粒取向

在此前的研究中，研究者们发现，LPBF 成形镍基

高温合金的定向生长趋势往往随构建高度的增加而减

弱［13-15］。因此，特意选取外形尺寸为 10 mm×10 mm×
5 mm（构建高度为 5 mm）的无裂纹、高致密 LPBF 成

形 ZGH451 合金典型样品，分别对其底部、中部及顶部

进行 EBSD 表征，对应的 EBSD 图谱如图 9 所示。从

图 7　LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金典型样品的 SEM 图。（a）显微组织整体形貌；（b）熔道底部粗化的枝晶；（c）枝晶间析

出物；（d）熔道边缘异取向枝晶。

Fig.  7　SEM images of typical samples of crack-free and high-density ZGH451 superalloy formed by LPBF.  (a) Overall morphology of 
microstructure; (b) coarsened dendrites at bottom of molten track; (c) precipitates between dendrites; (d) different oriented 

dendrites at edge of molten track
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图 9（a）~（c）可以看出，在所有采样高度下，样品的凝

固组织几乎完全由沿构建方向生长的柱状晶组成，柱

状晶［001］方向与构建方向基本平行。从图 9（d）~（f）
可知，不同采样高度下形成的极图（PF）都表现出典型

图 9　LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 样品不同位置的 EBSD 图谱。（a）底部晶粒形态与取向特征的反极图（IPF）；（b）中部晶粒

形态与取向特征的 IPF 图；（c）顶部晶粒形态与取向特征的 IPF 图；（d）底部 {001}特征晶面极图；（e）中部 {001}特征晶面极图；

（f）顶部{001}特征晶面极图

Fig.  9　EBSD maps of crack-free and high-density ZGH451 superalloy samples formed by LPBF at different positions.  (a) Inverse pole 
figure (IPF) of grain morphology and orientation characteristics at bottom; (b) IPF of grain morphology and orientation 
characteristics at middle; (c) IPF of grain morphology and orientation characteristics at top; (d) pole figure of {001} characteristic 
crystal plane at bottom; (e) pole figure of {001} characteristic crystal plane at middle; (f) pole figure of {001} characteristic crystal 

plane at top

图 8　LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金样品的析出相特征分析。（a）TEM 暗场像；（b）EDX 元素面分布；（c）HR-TEM 像及电

子衍射斑点图

Fig.  8　Analysis of precipitated phase characteristics of crack-free and high-density ZGH451 superalloy samples formed by LPBF.  
(a) TEM dark field image; (b) EDX element surface distribution; (c) HR-TEM image and electron diffraction spot diagram
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的板织构特征。值得一提的是，随着构建高度的增加，

{100}特征晶面的最大投影极密度不降反增，从底部位

置的 10.30 变为中部位置的 12.21，最终在顶部位置变

为 12.05。这意味着，在本文所采用的构建高度范围

内，LPBF 成形 ZGH451 合金的定向凝固趋势并未减

弱，甚至样品中部、顶部的定向凝固趋势较样品底部更

为明显。造成这一现象的原因除了与新型定向凝固合

金较强的定向凝固倾向有关外，也与所采用的基板密

不可分。具体地说，LPBF 极高的热输入会产生沿构

建方向自上而下的极高温度梯度，但由于本文采用的

基板为非定向凝固工艺制备的不锈钢板，故样品底部

的晶粒取向相对杂乱。但在竞争生长机制作用下，随

着构建高度的不断增加，非择优取向晶粒（即偏离温度

梯度晶粒）前沿逐渐落后于择优取向晶粒从而被淘

汰［33-34］，导致了定向凝固趋势随构建高度的增加先略

微增加后基本不变的现象。

值得说明的是，尽管 LPBF 成形 ZGH451 合金表

现出了较强的定向凝固特征，但在图 9（a）~（c）中依然

可观察到少量其他取向的晶粒（即颜色非红色的晶

粒）。显然，这一结果与 SEM 图［图 7（b）］中的熔池边

缘的异取向枝晶吻合。因此，抑制激光连续逐道扫描

在相邻熔道之间产生的侧向热流是继续提升 LPBF 成

形 ZGH451 合金定向凝固生长质量的关键，值得后续

进一步研究。

3.5　力学性能

对 LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金样品

进行了室温拉伸实验。结果表明，其屈服强度（YS）为

（979.5±31.0）MPa、极限抗拉强度（UTS）为（1062.5±
81.0）MPa、延 伸 率（EL）为（3.48±0.20）% 。 表 3 为

ZGH451 与其他单晶高温合金的屈服强度，可以发现：

ZGH451 的屈服强度优于传统定向工艺制备的第二代

单晶高温合金（DD6 和 CMSX-4），与第三代单晶高温

合 金（DD9）性 能［35-36］ 相 当 。 这 说 明 LPBF 成 形

ZGH451 所形成的微细柱晶组织使细晶强化效果得到

显著提升，能够保持较好的力学性能［37］。

为研究断裂机理，在 SEM 下对样品断口进行观

察，如图 10 所示。低倍图片［图 10（a）］显示断口处存

在孔洞缺陷。进一步观察高倍照片［图 10（b）］，韧窝

占据整个断口表面，说明拉伸样品均发生韧性断裂。

4　结　　论

研究了 LPBF 制备新型定向凝固镍基高温合金

ZGH451 的基础工艺，取得了如下主要结论。

1） 样品的主要冶金缺陷是未熔合和裂纹，通过优

化激光功率、扫描速度和扫描间距等工艺参数，能够获

得无裂纹、高致密样品（致密度为 99.9%）；

2） 裂纹主要萌生于熔池底部，并具有沿晶开裂的

特征，主要位于大角度晶界处，属于凝固裂纹。通过降

低激光功率，能够有效降低凝固热应力并细化组织，从

而消除凝固裂纹；

3） LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金的显

微组织主要由一次枝晶间距小于 1 μm 的微细柱状枝

晶构成，枝晶间存在 MC 型碳化物，并未观察到有害的

γ/γ'共晶相；

4） EBSD 结果表明，总高度为 5 mm 的样品整体

沿［001］构建方向定向生长。随着构建高度的增加，定

向凝固趋势先增加后基本保持不变。但是，由于相邻

熔道之间产生的侧向热流改变了熔道边缘区域的温度

梯度方向，LPBF 成形 ZGH451 合金内部仍存在少量

表 3　LPBF 成形 ZGH451 与其他单晶高温合金的屈服强度对

比［35-36］

Table 3　Comparison of yield strength between ZGH451 formed 
by LPBF superalloy and other single crystal superalloys[35-36]

Sample
ZGH451

DD9
DD6

CMSX-4

YS/MPa
979.5±31.0

1017
930
917

图 10　LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 的拉伸断口 SEM 图

Fig.  10　SEM images of tensile fractures of crack-free and high-density ZGH451 formed by LPBF

异取向晶粒，仍需进一步研究相关的控制方法；

5） LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金的力

学性能较为优异，其室温屈服强度优于传统定向工艺

制备的第二代单晶高温合金（DD6 和 CMSX-4），并且

与第三代单晶高温合金（DD9）性能相当。
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异取向晶粒，仍需进一步研究相关的控制方法；

5） LPBF 成形无裂纹、高致密 ZGH451 合金的力

学性能较为优异，其室温屈服强度优于传统定向工艺

制备的第二代单晶高温合金（DD6 和 CMSX-4），并且

与第三代单晶高温合金（DD9）性能相当。
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Abstract
Objective　The traditional directional solidification process has made outstanding contributions to improving the thermal-mechanical 
fatigue performance and service cycle of turbine blades.  However, the traditional directional solidification process has limitations.  It 
not only hampers the formation of new generation of turbine blades with complex cooling structures, but also results in a coarse 
microstructure and microporosity, along with γ/γ' eutectic.  These issues restrict further development of directional solidification 
turbine blades.  Laser powder bed fusion (LPBF) technology can form almost any complex shape of metal components.  Meanwhile, 
LPBF technology has an extremely high cooling rate (103 ‒ 106 K/s) and temperature gradient (103 ‒ 105 K/s), which is expected to 
eliminate the above-mentioned defects and form a finer microstructure.  In this study, the densification behavior, microstructure, and 
solidification grain orientation of a new directionally solidified nickel-based superalloy, ZGH451, fabricated using LPBF are 
investigated.  The feasibility of using LPBF technology to form a directionally solidified nickel-based superalloy, ZGH451, is 
confirmed.

Methods　 A self-developed LPBF equipment is used for ZGH451 experiments.  The equipment includes a fiber laser with a spot 
diameter of approximately 80 μm.  Cubes measuring 10 mm×10 mm×5 mm are produced on 45# cast steel plates.  Optical 
micrographs (OM) are collected using a optical microscope.  The microstructures of the samples are observed using a scanning electron 
microscope (SEM).  An SEM with electron backscattered diffraction (EBSD) is used to characterize the grain morphology and 
orientation characteristics.  The EBSD scanning step is performed at 1.5 μm.  The final calibration rates are all greater than 95%.  The 
inter-dendritic precipitates of the samples are analyzed using a transmission electron microscope (TEM).  The tensile specimens are 
tested on a high-precision electronic universal testing machine at a constant drawing rate of 2 mm/min.

Results and Discussions　 This study successfully forms a crack-free, high-density (99.9%) ZGH451 sample.  The primary 
dendrite spacing is less than 1 μm, and the secondary dendrite is underdeveloped.  There are TiC and TaC particles precipitated 
between dendrites, and there is no obvious γ/γ' eutectic.  The typical microscopic characteristics of cracks are observed by SEM, as 
shown in Figs.  6(a) and (b).  The cracks mainly originate at the bottom of the molten track and grow along the building direction.  The 
EBSD results indicate that the cracks [Fig. 6(c)] exhibit evident intergranular cracking characteristics.  Therefore, the cracks are 
determined to be solidification cracks.  The occurrence of solidification cracks in the ZGH451 alloy formed via LPBF is closely related 
to its thermal stress state and microstructural characteristics during solidification.  In this study, when the laser power is reduced from 
200 W to 150 W, a crack-free sample is obtained at an appropriate laser energy density.  A lower laser power or laser energy density 

https://www.tms.org/superalloys/10.7449/2004/Superalloys_2004_45_52.pdf
https://www.tms.org/superalloys/10.7449/2004/Superalloys_2004_45_52.pdf
https://www.tms.org/superalloys/10.7449/2004/Superalloys_2004_45_52.pdf
https://paginas.fe.up.pt/clme/m2d2015/Proceedings/data/papers/5653.pdf
https://paginas.fe.up.pt/clme/m2d2015/Proceedings/data/papers/5653.pdf
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leads to a faster cooling rate and finer microstructure, making it easier to adapt to the solidification stress at the end of solidification in 
the molten track.  In addition, compared with the traditional directionally solidified superalloy, the ZGH451 alloy increases the 
proportion of the Hf element.  Hf transforms the MC carbides from a continuous distribution to a dispersed distribution, improving the 
stability of the grain boundaries and carbides and suppressing cracking.  In addition, researchers have found that the directional 
solidification trend of directionally solidified nickel-based superalloys formed by LPBF tends to weaken with increasing building 
height.  Therefore, a crack-free ZGH451 sample (building height of 5 mm) is selected for characterization by EBSD at the bottom, 
middle, and top positions.  As shown in Fig.  9, within the building height range used in this study, the directional solidification trend 
of the ZGH451 alloy is not weakened, and the directional solidification trends of the middle and top of the sample are more evident 
than that of the bottom of the sample.  This phenomenon relates not only to the strong directional solidification tendency of the new 
directionally solidified alloy but also to the substrate used.  Specifically, the extremely high heat input of the LPBF produces an 
extremely high temperature gradient from the top to the bottom along the building direction.  However, because the substrate used in 
this study is a stainless-steel plate, the grain orientation at the bottom of the sample is relatively disordered.  Under the competitive 
growth mechanism, as the building height continues to increase, the front edges of the grains deviating from the temperature gradient 
gradually lag behind those of the preferentially oriented grains and are eliminated.  Due to the extremely fine microstructure of the 
sample, its yield strength [(979.5±31.0)MPa] is equivalent to that of the third-generation single-crystal nickel-based superalloy 
(1017 MPa).  However, anisotropic grains are still generated by the lateral heat flux caused by the overlap of the molten tracks.

Conclusions　Within the process window of 150 W laser power, 0.02 mm layer thickness, 600‒800 mm/s scanning velocity, and 
0.06 ‒ 0.08 mm hatch spacing, crack-free and high-density (99.9%) samples can be obtained.  The solidified structure is primarily 
composed of columnar grains that grow along the build direction.  The primary dendrite spacing is less than 1 μm, and the secondary 
dendrite is underdeveloped.  There are TiC and TaC particles precipitated between dendrites, and there is no obvious γ/γ' eutectic.  
The as-built ZGH451 exhibits a texture along [001], but anisotropic grains remain owing to the complex heat flow in the overlapping 
area between adjacent molten tracks.  The feasibility of using LPBF technology to form a directionally solidified nickel-based 
superalloy, ZGH451, has been confirmed; however, the problem of inconsistent orientation caused by complex heat flows still needs 
to be solved.

Key words laser technique; laser powder bed fusion; directionally solidified nickel-based superalloy; metallurgical defect; 
microstructure
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