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摘要  近年来，基于激光增材制造技术的先进结构材料和构件制备及应用取得了重要进展，并由此带动了该技术在

金属功能材料制备与调控方面的发展。作为金属功能材料典型代表的形状记忆合金兼具形状记忆、超弹性和弹热

效应等新奇特性，这些特性与合金的微观组织、微结构演化高度相关，但难以通过传统制备和表征手段实现精细化

调控和实时相变测量，因而通过激光增材制造技术调控微结构并进行原位同步辐射观测成为形状记忆合金性能提

升的重要手段。本文综述了基于激光增材制造的形状记忆合金设计、微结构调控、工艺-结构-性能关系以及国内外

研究现状，并从技术原理、材料特性、工艺优化、结构调控和原位表征等方面对形状记忆合金激光增材制造研究进展

进行了介绍，归纳整理了现阶段激光增材制造形状记忆合金的主要性能。另外，本文介绍了激光增材制造过程的原

位 X 射线衍射表征方法以及该表征方法的典型应用，对增材制造过程中合金的相变动力学测量及单晶原位表征方

法进行了梳理，并对该技术的未来发展趋势进行了展望。
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1　引   言

金属功能材料，如形状记忆合金、光电功能材料、

磁性金属材料等，以其优良的功能特性和力学性能得

到了广泛应用。作为一类重要的金属功能材料［1-3］，形

状记忆合金展现出了形状记忆效应、超弹性和弹热效

应，能够快速响应外界温度和外加应力等外界激励的

变化［4］，在航空航天、机械电子、能源化工、交通运输等

领域具有重要应用［5］。形状记忆合金的功能特性来源

于其在外界激励（温度变化、外加应力、外加磁场等）作

用下发生的可逆热弹性马氏体转变与逆转变［6］。目

前，相关领域的学者们已经发现并深入研究了 NiTi
基［7］、铜基［8］、铁基［9］等多种合金体系的形状记忆合金，

其中 NiTi形状记忆合金因具有良好的形状记忆效应、

生物相容性［10］和耐蚀性等而应用得最为广泛。

通常，形状记忆合金因受限于其加工成形性［11］，难

以用传统的加工制造方式成形形状复杂的工件。目前

市面上仅可提供管材、板材等结构简单的形状记忆合

金构件。形状记忆合金的成形已成为拓展金属功能材

料应用范围的重要研究方向。激光增材制造技术是利

用高能激光束根据三维模型逐层熔化金属粉体并使之

堆叠的一种成形技术［12-19］，成形过程逐层堆叠和非平

衡快速凝固的特点为制备形状复杂、性能优异的金属

材料提供了新的技术途径。近年来，激光增材制造成

形金属功能材料的报道不断涌现，同时，借助原位同步

辐射等技术，研究人员对激光增材制造过程的表征和

控制能力逐渐提高。与传统的减材制造相比，增材制

造技术避免了后续的切削、焊接等加工流程，为金属功

能材料复杂构件的成形提供了新的技术手段。此外，

增材制造成形的快速非平衡凝固过程能够在材料中构

建一些特殊的微结构，实现对材料功能、特性的调控和

改善，使增材构件表现出相比传统工艺制备的构件更

加优异的功能特性［20］。优化激光增材制造成形工艺实

现高质量形状记忆合金的制备，同时通过调整工艺参

数实现对合金微结构的调控是近年来的研究热点，具

有重要的研究价值。

激光增材制造过程中聚焦激光热源的不均匀性以

及反复快速熔凝循环的复杂过程对增材制造材料的微

观组织调控提出了重大挑战［21-22］。增材制造复杂的工

艺过程以及由此产生的复杂微观结构使实验数据的分
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析和后续的理论模型验证极具挑战性，对打印样品进

行表征不足以完全理解微观结构演变的潜在机制，需

要发展实时在线的监测手段。同步辐射技术是研究材

料结构的最有效方法之一［23-32］。同步辐射 X 射线具有

强穿透性和高通量等特性，可以实现增材制造过程中

材料内部的原位检测。通过 X 射线成像可以观察熔

池［33-34］以及熔池内部匙孔［35-36］、气孔［37-38］、裂纹［39］的产生

和演化过程。同步辐射原位 X 射线衍射（XRD）可以

表征多晶材料体系增材制造过程中的相变动力学［40-53］

以及应力-应变［54］和织构［55］的演化过程，有助于优化激

光增材制造成形工艺，实现高质量形状记忆合金的制

备和合金微结构的调控。

本文首先介绍了增材制造高性能形状记忆合金的

研究进展，分别对提高弹热制冷性能和调控形状记忆

工作温度窗口这两个侧重点进行了介绍，随后回顾了

增材制造工艺参数与策略在微缺陷和组织调控方面的

研究进展，最后总结了国际上的同步辐射原位增材制

造表征平台，并介绍了增材制造过程中原位 XRD 表征

的研究进展。

2　增材制造高性能形状记忆合金的

研究进展

2.1　激光增材制造技术简介

增材制造技术是根据三维模型对材料进行逐层成

形的一种近净成形技术，根据工艺原理可分为熔融沉

积成形、激光粉末床熔融（L-PBF）、喷墨打印、立体光

刻、定向能量沉积和层压物体制造等。激光选区熔化

（SLM，是 L-PBF 的一种）和激光定向能量沉积（L-

DED）在金属材料的制备中得到了较多应用。在 SLM
过程中，激光按规划好的路径逐层扫描金属粉末床完

成成形过程。SLM 制件具有较高的尺寸精度［56］。L-

DED 利用高能激光束熔化、沉积同步输送的合金粉末

（或丝材），具有打印速度快、微观结构可调控等优点。

除了 SLM 和 L-DED 这两种主要的增材制造工艺之

外，针对不同的材料体系也有一些其他增材制造技术

被应用于形状记忆合金的制备，如电子束自由成形制

造技术［57］、双送丝电子束增材制造［58］、电弧熔融沉积［59］

等。与传统的制备工艺相比，增材制造工艺在成形薄

膜材料、多孔构件及其他复杂形状构件方面更具优势。

对于热管理材料、磁致伸缩材料和弹热制冷材料等金

属功能材料来说，薄膜或多孔等特殊的形状能够提升

其应用性能。因此，利用增材制造工艺成形金属功能

材料得到了广泛研究与关注。换热器在航空航天、能

源化工等领域被广泛应用，它通过将高温流体的热量

传递给低温流体来实现对构件温度的控制。利用增材

制造技术制备的类蜂窝状多孔结构换热器［60］具有生产

效率高、轻质等优点，在航空发动机上具有广阔的应用

前景［61-63］。SLM和 L-DED的工艺原理［64-67］如图 1所示。

2.2　激光增材制造形状记忆合金的弹热效应

为解决传统气 -液压缩制冷系统存在的高能耗、

温室气体排放等问题，以弹热材料、磁热材料、电热材

料为主的固态制冷材料近年来引起了人们的关注。

图 1　形状记忆合金制备过程中使用较多的两种增材制造工艺。（a） L-PBF 工艺原理［64］；（b） L-PBF 工艺参数［65］；（c） L-PBF 系

统［65］；（d） L-DED 工艺原理［64］；（e） L-DED 工艺参数［66］；（f） L-DED 系统［67］

Fig. 1　Two types of additive manufacturing processes mostly used in shape memory alloys (SMAs) forming. (a) L-PBF process 
principle[64]; (b) L-PBF process parameters[65]; (c) L-PBF system[65]; (d) L-DED process principle[64]; (e) L-DED process 

parameters[66]; (f) L-DED system[67]

如图 2 所示，形状记忆合金能在外加应力作用下发生

应力诱导马氏体转变，在应力卸载时发生逆转变，并且

在相变过程中伴随着吸/放热现象，该现象被称为弹热

效应［68-71］。基于弹热效应的弹热制冷材料具有储能密

度大、热导率高等优点，美国能源部已将弹热制冷列为

最具发展潜力的一种固态制冷技术［70］。

包含 NiTi、NiTiCu 和 NiTiFe 在内的部分形状记

忆合金体系具有良好的弹热性能，其中 NiTi合金是应

用最为广泛的形状记忆合金，具有优异的弹热制冷能

力，2012 年 Cui 等［72］报道了绝热温降可达 17 K 的 NiTi
弹热制冷材料。但是，传统的成形工艺限制了形状记

忆合金作为高性能弹热材料的应用。一方面，形状记

忆合金具有较差的加工成形性，传统的加工制备工艺

难以成形形状复杂的形状记忆合金构件并且加工成本

高昂；另一方面，对于制冷材料来说，多孔结构等具有

较大比表面积的复杂结构能够有效提高材料的热传导

能力，进而提高制冷性能，而传统的加工方式难以成形

复杂的多孔结构。增材制造技术利用高能热源熔化并

逐层堆叠粉体（或线材），在复杂几何结构构件的制备

方面具有独特优势，避免了形状记忆合金难以加工成

形的缺点。因此，近年来利用增材制造技术制备具有

优异弹热性能的形状记忆合金成为了研究热点。形状

记忆合金的弹热制冷性能通常使用绝热温降（∆T ad）和

制冷系数［73］（COPmat，在公式中记为 ξCOPmat）进行评估，

其中：绝热温降是指在满足绝热条件时材料所能表现

出的最大温降，可用热电偶、热像仪等测试仪器进行测

量；制冷系数的计算公式为 ξCOPmat =
Q

∆W
，Q 为卸载时

奥氏体转变过程吸收的潜热，ΔW 为循环过程中应力

应变滞后导致的耗散能量。大的绝热温降和制冷系数

是形状记忆合金优异弹热制冷性能的体现。

近年来，多位学者在增材制造高性能弹热材料方

面取得了重要突破。2017 年，Hou 等［74］通过研究发现

L-DED 成形的 NiTi 形状记忆合金在绝热条件下表现

出了-7.5 K 的较大温降，如图 3（b）所示。在绝热和等

温测试条件下，NiTi 合金均表现出了图 3（a）所示的异

于传统 NiTi合金的准线性超弹性，显著减少了可逆相

变过程中的能量耗散，提高了制冷系数 COPmat。多铁

性材料同时具有铁磁性、铁电性和铁弹性中的至少两

种［75］，能够同时对多种外场激励进行响应。基于多铁

性材料的这种性质，Hou 等［76］提出了磁热-弹热复合制

冷的概念，并制备了一种磁热-弹热复合材料。该材料

能够在超低外场作用和紧凑的体积下实现高达 4 K 的

绝热温降。近年来出现了通过多场耦合作用增强增材

制造形状记忆合金制冷能力的报道。 2022 年，Sun
等［77］利用 L-PBF 制备了 Ni-Mn-Sn 变磁性形状记忆合

金，该材料具有强的自旋-晶格耦合作用。将外加磁场

施加于该材料，能够稳定铁磁奥氏体相进而减少卸载

后的残余马氏体。因此，在磁场和应力场的协同作用

下，Ni-Mn-Sn 弹热材料表现出了比单一应力场作用下

更高的绝热温降，如图 3（c）所示。2023 年，Kordizadeh
等［78］利用 L-PBF 制备了多孔结构 NiTi合金，如图 3（d）
所示。他们设计并成功制备了 3 种不同的多孔结构

NiTi 合金，这三种合金均成形良好。增材制造多孔结

构的 NiTi 合金表现出了与相同尺寸块体材料相比更

小的工作驱动应力，并且多孔结构具有更大的比表面

积，有利于制冷过程中热量的传导。

形状记忆合金的超弹性和弹热效应均起源于外界

激励下发生的可逆马氏体转变，但在经历一定次数的

相变循环后，材料会发生结构失效和功能失效［79］，不仅

带来经济上的损失还可能产生安全隐患。为了提高形

状记忆合金作为高性能固态制冷材料的应用能力，研

究人员重点关注了形状记忆合金的疲劳失效行为和疲

劳性能优化方法［80］。如图 4 所示，Hou 等［66］于 2019 年

报道了 L-DED 技术制备的具有特殊纳米复合微结构

的 NiTi 合金，该合金可经受 100 万次循环加载/卸载。

在数据分析的基础上，Hou 等提出了∆E/E（耗散能量

与输入能量的比值）与疲劳寿命之间的关系。L-DED
熔池快速冷却且存在温度梯度，因而合金中形成了一

种由 Ni3Ti 析出相和 NiTi 基体相构成的纳米复合结

构。这种特殊的纳米复合结构使得合金的超弹性应力

应变曲线呈准线性，而不是传统的形状记忆合金所表

现出的大滞后面积的旗帜形。该弹热材料小的能量耗

散使试样具有更高的疲劳寿命，如图 4 所示该材料可

图 2　形状记忆合金弹热效应的基本原理［71］。（a）应力加载，温度升高；（b）应力卸载，温度降低

Fig. 2　Mechanism of elastocaloric effect of SMAs[71]. (a) Stress loading accompanies temperature increasing; (b) stress unloading 
accompanies temperature decreasing
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如图 2 所示，形状记忆合金能在外加应力作用下发生

应力诱导马氏体转变，在应力卸载时发生逆转变，并且

在相变过程中伴随着吸/放热现象，该现象被称为弹热

效应［68-71］。基于弹热效应的弹热制冷材料具有储能密

度大、热导率高等优点，美国能源部已将弹热制冷列为

最具发展潜力的一种固态制冷技术［70］。

包含 NiTi、NiTiCu 和 NiTiFe 在内的部分形状记

忆合金体系具有良好的弹热性能，其中 NiTi合金是应

用最为广泛的形状记忆合金，具有优异的弹热制冷能

力，2012 年 Cui 等［72］报道了绝热温降可达 17 K 的 NiTi
弹热制冷材料。但是，传统的成形工艺限制了形状记

忆合金作为高性能弹热材料的应用。一方面，形状记

忆合金具有较差的加工成形性，传统的加工制备工艺

难以成形形状复杂的形状记忆合金构件并且加工成本

高昂；另一方面，对于制冷材料来说，多孔结构等具有

较大比表面积的复杂结构能够有效提高材料的热传导

能力，进而提高制冷性能，而传统的加工方式难以成形

复杂的多孔结构。增材制造技术利用高能热源熔化并

逐层堆叠粉体（或线材），在复杂几何结构构件的制备

方面具有独特优势，避免了形状记忆合金难以加工成

形的缺点。因此，近年来利用增材制造技术制备具有

优异弹热性能的形状记忆合金成为了研究热点。形状

记忆合金的弹热制冷性能通常使用绝热温降（∆T ad）和

制冷系数［73］（COPmat，在公式中记为 ξCOPmat）进行评估，

其中：绝热温降是指在满足绝热条件时材料所能表现

出的最大温降，可用热电偶、热像仪等测试仪器进行测

量；制冷系数的计算公式为 ξCOPmat =
Q

∆W
，Q 为卸载时

奥氏体转变过程吸收的潜热，ΔW 为循环过程中应力

应变滞后导致的耗散能量。大的绝热温降和制冷系数

是形状记忆合金优异弹热制冷性能的体现。

近年来，多位学者在增材制造高性能弹热材料方

面取得了重要突破。2017 年，Hou 等［74］通过研究发现

L-DED 成形的 NiTi 形状记忆合金在绝热条件下表现

出了-7.5 K 的较大温降，如图 3（b）所示。在绝热和等

温测试条件下，NiTi 合金均表现出了图 3（a）所示的异

于传统 NiTi合金的准线性超弹性，显著减少了可逆相

变过程中的能量耗散，提高了制冷系数 COPmat。多铁

性材料同时具有铁磁性、铁电性和铁弹性中的至少两

种［75］，能够同时对多种外场激励进行响应。基于多铁

性材料的这种性质，Hou 等［76］提出了磁热-弹热复合制

冷的概念，并制备了一种磁热-弹热复合材料。该材料

能够在超低外场作用和紧凑的体积下实现高达 4 K 的

绝热温降。近年来出现了通过多场耦合作用增强增材

制造形状记忆合金制冷能力的报道。 2022 年，Sun
等［77］利用 L-PBF 制备了 Ni-Mn-Sn 变磁性形状记忆合

金，该材料具有强的自旋-晶格耦合作用。将外加磁场

施加于该材料，能够稳定铁磁奥氏体相进而减少卸载

后的残余马氏体。因此，在磁场和应力场的协同作用

下，Ni-Mn-Sn 弹热材料表现出了比单一应力场作用下

更高的绝热温降，如图 3（c）所示。2023 年，Kordizadeh
等［78］利用 L-PBF 制备了多孔结构 NiTi合金，如图 3（d）
所示。他们设计并成功制备了 3 种不同的多孔结构

NiTi 合金，这三种合金均成形良好。增材制造多孔结

构的 NiTi 合金表现出了与相同尺寸块体材料相比更

小的工作驱动应力，并且多孔结构具有更大的比表面

积，有利于制冷过程中热量的传导。

形状记忆合金的超弹性和弹热效应均起源于外界

激励下发生的可逆马氏体转变，但在经历一定次数的

相变循环后，材料会发生结构失效和功能失效［79］，不仅

带来经济上的损失还可能产生安全隐患。为了提高形

状记忆合金作为高性能固态制冷材料的应用能力，研

究人员重点关注了形状记忆合金的疲劳失效行为和疲

劳性能优化方法［80］。如图 4 所示，Hou 等［66］于 2019 年

报道了 L-DED 技术制备的具有特殊纳米复合微结构

的 NiTi 合金，该合金可经受 100 万次循环加载/卸载。

在数据分析的基础上，Hou 等提出了∆E/E（耗散能量

与输入能量的比值）与疲劳寿命之间的关系。L-DED
熔池快速冷却且存在温度梯度，因而合金中形成了一

种由 Ni3Ti 析出相和 NiTi 基体相构成的纳米复合结

构。这种特殊的纳米复合结构使得合金的超弹性应力

应变曲线呈准线性，而不是传统的形状记忆合金所表

现出的大滞后面积的旗帜形。该弹热材料小的能量耗

散使试样具有更高的疲劳寿命，如图 4 所示该材料可

图 2　形状记忆合金弹热效应的基本原理［71］。（a）应力加载，温度升高；（b）应力卸载，温度降低

Fig. 2　Mechanism of elastocaloric effect of SMAs[71]. (a) Stress loading accompanies temperature increasing; (b) stress unloading 
accompanies temperature decreasing
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图 4　高疲劳寿命弹热材料［66］。（a）~（b） L-DED 制备的 Ni51.5Ti48.5/Ni3Ti纳米复合材料时效处理后的压缩应力应变曲线和弹热制冷

效应；（c） ∆E/E 与疲劳寿命之间的关系

Fig. 4　Elastocaloric materials with long fatigue life[66]. (a)‒(b) Compressive stress‒strain curves and elastocaloric effect of Ni51.5Ti48.5/
Ni3Ti nanocomposites prepared by L-DED after aging treatment; (c) relationship between ∆E/E and fatigue life

图 3　增材制造的高制冷弹热材料的弹热性能。（a）~（b） L-DED NiTi 合金表现出更小能量耗散的准线性超弹性和-7.5 ℃的绝热

温降［74］；（c）外加磁场可以稳定奥氏体相同时减少应力卸载后的残余马氏体，使得 NiMnSn 材料表现出比单一应力场作用下更

大的绝热温降［77］；（d） L-PBF 制备的三种多孔结构 NiTi合金表现出比同尺寸块体 NiTi合金更小的工作驱动力［78］

Fig. 3　Elastocaloric performance of additive manufactured elastocaloric materials with excellent refrigeration capacity. (a) ‒ (b) Laser-
directed energy deposited NiTi alloys exhibit quasi-linear superelasticity with less energy dissipation and a large adiabatic 
temperature drop of -7.5 ℃[74]; (c) adiabatic temperature drop of NiMnSn materials under an additional applied magnetic field is 
greater than that under a single stress field because the applied magnetic field stabilizes the austenitic phase and reduces the 
residual martensite phase after stress unloading[77]; (d) NiTi alloys with three porous structures fabricated by L-PBF exhibit 

smaller working driving forces than bulk NiTi alloys of the same size[78]

工作 100 万次而不发生明显的性能变化。

综上所述，形状记忆合金因具有弹热效应而得到

了广泛的关注。激光增材制造技术在微结构调控、复

杂构件近净成形等方面具有独特优势。通过优化成分

设计并选取适宜的加工工艺参数，增材制造技术实现

了多种高性能弹热材料的制备。增材制造技术是高性

能弹热材料开发中重要的成形手段。

2.3　激光增材制造调控形状记忆效应和超弹性

形状记忆合金在马氏体转变结束温度下发生塑性

形变后经加热能够自动恢复原形状的能力被称为形状

记忆效应，同时，这种合金还具有超弹性，即在奥氏体

转变结束温度以上能够发生大的非弹性可恢复形

变［81］。形状记忆效应和超弹性使得形状记忆合金在航

空航天、微电子系统和能源化工等领域具有重要应用。

形状记忆合金的最大可恢复应变和工作温度窗口是选

取材料时需要重点关注的内容，最大可恢复应变决定

了材料变形后自动恢复的限度，而工作温度窗口则限

制了材料能够正常发挥性能的温度区间。更大的可恢

复应变和更可控的工作温度窗口能进一步提高形状记

忆合金的应用价值。激光增材制造过程由激光功率、

激光扫描速度、激光扫描间距和层间转角等主要工艺

参数控制，这些加工工艺参数决定了熔池特征和沉积

层的热历史，影响着构件中微结构的形成。通过调控

加工工艺参数，能够有效控制增材制造形状记忆合金

的微结构和相变特征，进而能够调控其工作温度窗口、

提高其最大可恢复应变。

转变相的化学成分是影响相变温度的主要因素，

如：在二元 NiTi合金中，将 Ni的原子分数从 50% 提高

到 50.5% 时，奥氏体转变结束温度将从 89 ℃降低至

53 ℃［82-83］；向 NiTi 合金中掺杂第三种元素也能改变合

金的相变温度，如掺杂 Hf、Zr 元素可使相变温度升高，

掺杂 Fe 元素可使相变温度降低。纯镍在高温下易蒸

发，因此，激光增材制造成形 NiTi 基形状记忆合金通

常会造成一定程度的 Ni损失，从而改变合金的化学成

分。前文所述的功率、扫描速度和扫描间距等主要工

艺参数决定了激光作用下熔池的物理特征，影响成形

过程中 Ni元素损失的程度。大量文献表明，输入能量

密度与熔池特征之间有重要关联，通过调控工艺参数

来改变输入能量密度能够对打印态合金的相变特征起

到调控作用［84-85］。然而，在相同的输入能量密度下，不

同的参数组合仍会导致打印态合金具备不同的相变特

征，各个加工参数分别对熔池特征具有独立的影响。

在此基础上，Wang 等［86］结合实验数据分析结果得到

了 SLM 工艺的功率、扫描速度和扫描间距这三个关键

参数与所成形的 NiTi 合金的相变温度之间分别具有

线性关系的结论，如图 5 所示。分别改变各加工参数

图 5　扫描速度、扫描间距和激光功率分别对相变行为的影响［86］。（a）~（c）改变扫描速度、扫描间距、激光功率时 DSC 曲线（差式扫

描量热曲线）的变化；（d）各参数与马氏体转变峰值温度之间的线性关系

Fig. 5　Effects of scanning speeds, scanning spacing, and laser power on phase transition behavior, respectively[86]. (a)‒(c) Variations in 
the DSC curves when the scanning speed, scanning spacing, and laser power are changed; (d) linear relationship between each 

parameter and the peak temperature of martensitic transformation
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工作 100 万次而不发生明显的性能变化。

综上所述，形状记忆合金因具有弹热效应而得到

了广泛的关注。激光增材制造技术在微结构调控、复

杂构件近净成形等方面具有独特优势。通过优化成分

设计并选取适宜的加工工艺参数，增材制造技术实现

了多种高性能弹热材料的制备。增材制造技术是高性

能弹热材料开发中重要的成形手段。

2.3　激光增材制造调控形状记忆效应和超弹性

形状记忆合金在马氏体转变结束温度下发生塑性

形变后经加热能够自动恢复原形状的能力被称为形状

记忆效应，同时，这种合金还具有超弹性，即在奥氏体

转变结束温度以上能够发生大的非弹性可恢复形

变［81］。形状记忆效应和超弹性使得形状记忆合金在航

空航天、微电子系统和能源化工等领域具有重要应用。

形状记忆合金的最大可恢复应变和工作温度窗口是选

取材料时需要重点关注的内容，最大可恢复应变决定

了材料变形后自动恢复的限度，而工作温度窗口则限

制了材料能够正常发挥性能的温度区间。更大的可恢

复应变和更可控的工作温度窗口能进一步提高形状记

忆合金的应用价值。激光增材制造过程由激光功率、

激光扫描速度、激光扫描间距和层间转角等主要工艺

参数控制，这些加工工艺参数决定了熔池特征和沉积

层的热历史，影响着构件中微结构的形成。通过调控

加工工艺参数，能够有效控制增材制造形状记忆合金

的微结构和相变特征，进而能够调控其工作温度窗口、

提高其最大可恢复应变。

转变相的化学成分是影响相变温度的主要因素，

如：在二元 NiTi合金中，将 Ni的原子分数从 50% 提高

到 50.5% 时，奥氏体转变结束温度将从 89 ℃降低至

53 ℃［82-83］；向 NiTi 合金中掺杂第三种元素也能改变合

金的相变温度，如掺杂 Hf、Zr 元素可使相变温度升高，

掺杂 Fe 元素可使相变温度降低。纯镍在高温下易蒸

发，因此，激光增材制造成形 NiTi 基形状记忆合金通

常会造成一定程度的 Ni损失，从而改变合金的化学成

分。前文所述的功率、扫描速度和扫描间距等主要工

艺参数决定了激光作用下熔池的物理特征，影响成形

过程中 Ni元素损失的程度。大量文献表明，输入能量

密度与熔池特征之间有重要关联，通过调控工艺参数

来改变输入能量密度能够对打印态合金的相变特征起

到调控作用［84-85］。然而，在相同的输入能量密度下，不

同的参数组合仍会导致打印态合金具备不同的相变特

征，各个加工参数分别对熔池特征具有独立的影响。

在此基础上，Wang 等［86］结合实验数据分析结果得到

了 SLM 工艺的功率、扫描速度和扫描间距这三个关键

参数与所成形的 NiTi 合金的相变温度之间分别具有

线性关系的结论，如图 5 所示。分别改变各加工参数

图 5　扫描速度、扫描间距和激光功率分别对相变行为的影响［86］。（a）~（c）改变扫描速度、扫描间距、激光功率时 DSC 曲线（差式扫

描量热曲线）的变化；（d）各参数与马氏体转变峰值温度之间的线性关系

Fig. 5　Effects of scanning speeds, scanning spacing, and laser power on phase transition behavior, respectively[86]. (a)‒(c) Variations in 
the DSC curves when the scanning speed, scanning spacing, and laser power are changed; (d) linear relationship between each 

parameter and the peak temperature of martensitic transformation
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均能够对成形过程中的 Ni 损失产生影响，并在一定

范围内能对合金的相变温度进行线性调控。相变温

度与加工参数之间的线性关系对于增材制造形状记

忆合金工作温度窗口的调控起到了指导作用，但激

光功率、扫描速度和扫描间距对熔池特征产生的影

响仍需要通过进一步的实验验证与模拟仿真来深入

研究。

过饱和固溶体在加热到一定温度并进行保温处

理时能够析出其他中间相，如富 Ni 的 NiTi 合金中的

Ni4Ti3 相以及 NiTiHf 合金中的 H 相［87］等。在人工时

效处理过程中，保温温度和保温时间是影响析出相数

量和尺寸的主要因素。中间相的析出一方面能够对

材料起到析出强化的作用，另一方面会对基体相的化

学成分产生影响。以富 Ni 的 NiTi 合金为例，Ni4Ti3相

的析出会降低 B2 相中 Ni 与 Ti 的原子数比，进而对相

变温度产生影响。将退火处理作为后续处理工艺加

入到制备流程中能够对增材制造形状记忆合金的相

变温度起到辅助调控作用。如图 6 所示，单一改变时

效温度或时效时间都能对 SLM Ni50.8Ti49.2 合金的相变

温度起到明显的调控作用，并且该合金在 350 ℃时效

处理 1 h 后在 37 ℃下表现出了良好的超弹性［88］。然

而，对于一些合金，如富 Ti 的 TiNi 合金，升高温度对

其中过量原子溶解度的影响较小，因此时效处理的作

用也较小。

后续热处理工艺延长了材料的制备周期并增加

了加工制备过程的复杂性，避免额外的后续热处理步

骤能够进一步发挥增材制造技术短周期、快速制备的

优势。激光束作为高能热源，在构件表面的热处理方

面已有大量应用。在增材制造流程中，利用高能热源

逐层对沉积表面进行重复扫描能够起到原位热处理

的作用，避免了额外的后续热处理步骤，这种方法在

不锈钢、Ti-6Al-4V 等结构材料以及 NiTi 形状记忆合

金、Cu-Al-Ni-Mn 形状记忆合金等金属功能材料中均

有应用。对于一些金属功能材料来说，晶粒尺寸是影

响其功能特性的重要因素。以铜基形状记忆合金为

例，其相变温度对晶粒尺寸有明显的依赖性［89］。利用

激光原位热处理对成形构件的晶粒尺寸进行调控，能

够在保障成形质量的同时实现对铜基形状记忆合金

相变温度的调整，如图 7（a）~（b）所示［90］。激光原位

热处理对基体中的析出相也有调控作用，如在 L-

DED 工艺成形 NiTi 形状记忆合金时，第二道激光的

原位扫描会促使基体中分散的 Ti2Ni 相发生反向包晶

图 6　时效处理调控 SLM Ni50.8Ti49.2合金的相变温度［88］。（a）不同温度下保温 1 h 后的 DSC 曲线变化；（b） 350 ℃下延长保温时间后的

DSC 曲线变化；（c）打印态 SLM Ni50.8Ti49.2合金的超弹性；（d） 350 ℃下保温 1 h 后能获得良好的超弹性（37 ℃）

Fig. 6　Phase transformation temperature of SLM Ni50.8Ti49.2 alloy regulated by aging treatment[88]. (a) Changes in DSC curves after 
aging treatment for 1 h at different temperatures; (b) evolution in DSC curve after extended aging treatment time at 350 ℃ ; 
(c) superelasticity of as-fabricated SLM Ni50.8Ti49.2 alloy; (d) good superelasticity at body temperature (37 ℃) obtained after aging 

treatment at 350 °C for 1 h

反应，从而溶回 NiTi 基体［91］，如图 7（c）所示。转变相

的增多有利于提高合金的记忆效应及弹热效应。如

图 7（d）所示，激光原位处理后的合金具有更大的相

变焓值。

综上所述，化学成分、中间相析出和晶粒尺寸等因

素是影响形状记忆合金相变特性的主要因素，并且相

变特性能够通过加工参数设计、后续热处理和原位激

光处理等方式进行有效调控。凭借优化的加工制备工

艺，人们能够实现对形状记忆合金工作温度窗口的拓

宽以及记忆效应的强化。需要注意的是，在保持合金

成分不变的情况下，工艺优化只能在一定程度上实现

对相变温度的控制。为了获得在更极端温度下仍然能

够发挥其功能特性的形状记忆合金，需要进一步研究

更多合金体系经增材制造技术成形后的表现，比如以

NiTiHf、NiTiZr 为例的高温形状记忆合金［92-93］等。此

外，应变玻璃记忆合金在结构和性能上表现出了异于

传统形状记忆合金的特点［94-97］。近年来，关于应变玻

璃记忆合金优异性能的报道不断涌现，这些性能包括

Elinvar 效应［98］、宽温域超弹性和大弹热效应等。增材

制造技术在应变玻璃记忆合金中的应用仍有待进一步

探索。

3　形状记忆合金增材制造工艺优化的
研究进展

3.1　激光增材制造工艺优化实现高致密度合金

形状记忆合金在发挥超弹性和弹热制冷功能时须

经历高周次的应力循环。为保证构件的应用稳定性，

材料自身需要具有良好的力学性能。利用激光增材制

造工艺成形形状记忆合金时，匙孔、球化和熔化不足是

典型的成形缺陷［99］（如图 8 所示），这些缺陷使构件在

外加载荷下易于出现内部应力集中等问题，进而导致

材料失效。为了提高增材制造技术对高质量金属功能

材料的成形能力，通过优化工艺参数来避免缺陷形成

的策略得到了广泛研究。

高能量密度的激光是这些典型缺陷形成的主要原

因，如，激光作用在沉积层表面时引发的匙孔效应［100］

以及不适宜的激光参数都会导致熔池不能充分渗透到

基板等。优化激光加工参数能够对减少成形缺陷起

到重要作用。首先，材料在不同工艺参数下有不同的

表现，不同的加工目的对应着一定的激光参数范

围［101］，如图 9（a）所示。2014 年，Haberland 等［102］研究

了输入能量密度与 L-PBF NiTi合金致密度的关系，但

他未分别针对扫描速度、扫描间隔和激光功率进行讨

图 7　重熔工艺对增材制造金属功能材料性能的影响。（a）~（b） SLM Cu-Al-Ni-Mn 合金中层间重熔对微结构、奥氏体相变峰值温度

的影响［90］；（c） L-DED 过程中激光原位热处理的原理［91］；（d）激光原位热处理的 NiTi合金具有更大的相变焓值［91］

Fig. 7　Effect of remelting process on the properties of additively manufactured metal functional materials. (a)‒(b) Effect of remelting of 
SLM Cu-Al-Ni-Mn alloy interlayers on the microstructure and austenite phase transformation peak temperature[90]; (c) principle 
of laser in-situ heat treatment in L-DED[91]; (d) NiTi alloy with in-situ laser heat treatment behaves larger enthalpy of phase 

transition[91]
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反应，从而溶回 NiTi 基体［91］，如图 7（c）所示。转变相

的增多有利于提高合金的记忆效应及弹热效应。如

图 7（d）所示，激光原位处理后的合金具有更大的相

变焓值。

综上所述，化学成分、中间相析出和晶粒尺寸等因

素是影响形状记忆合金相变特性的主要因素，并且相

变特性能够通过加工参数设计、后续热处理和原位激

光处理等方式进行有效调控。凭借优化的加工制备工

艺，人们能够实现对形状记忆合金工作温度窗口的拓

宽以及记忆效应的强化。需要注意的是，在保持合金

成分不变的情况下，工艺优化只能在一定程度上实现

对相变温度的控制。为了获得在更极端温度下仍然能

够发挥其功能特性的形状记忆合金，需要进一步研究

更多合金体系经增材制造技术成形后的表现，比如以

NiTiHf、NiTiZr 为例的高温形状记忆合金［92-93］等。此

外，应变玻璃记忆合金在结构和性能上表现出了异于

传统形状记忆合金的特点［94-97］。近年来，关于应变玻

璃记忆合金优异性能的报道不断涌现，这些性能包括

Elinvar 效应［98］、宽温域超弹性和大弹热效应等。增材

制造技术在应变玻璃记忆合金中的应用仍有待进一步

探索。

3　形状记忆合金增材制造工艺优化的
研究进展

3.1　激光增材制造工艺优化实现高致密度合金

形状记忆合金在发挥超弹性和弹热制冷功能时须

经历高周次的应力循环。为保证构件的应用稳定性，

材料自身需要具有良好的力学性能。利用激光增材制

造工艺成形形状记忆合金时，匙孔、球化和熔化不足是

典型的成形缺陷［99］（如图 8 所示），这些缺陷使构件在

外加载荷下易于出现内部应力集中等问题，进而导致

材料失效。为了提高增材制造技术对高质量金属功能

材料的成形能力，通过优化工艺参数来避免缺陷形成

的策略得到了广泛研究。

高能量密度的激光是这些典型缺陷形成的主要原

因，如，激光作用在沉积层表面时引发的匙孔效应［100］

以及不适宜的激光参数都会导致熔池不能充分渗透到

基板等。优化激光加工参数能够对减少成形缺陷起

到重要作用。首先，材料在不同工艺参数下有不同的

表现，不同的加工目的对应着一定的激光参数范

围［101］，如图 9（a）所示。2014 年，Haberland 等［102］研究

了输入能量密度与 L-PBF NiTi合金致密度的关系，但

他未分别针对扫描速度、扫描间隔和激光功率进行讨

图 7　重熔工艺对增材制造金属功能材料性能的影响。（a）~（b） SLM Cu-Al-Ni-Mn 合金中层间重熔对微结构、奥氏体相变峰值温度

的影响［90］；（c） L-DED 过程中激光原位热处理的原理［91］；（d）激光原位热处理的 NiTi合金具有更大的相变焓值［91］

Fig. 7　Effect of remelting process on the properties of additively manufactured metal functional materials. (a)‒(b) Effect of remelting of 
SLM Cu-Al-Ni-Mn alloy interlayers on the microstructure and austenite phase transformation peak temperature[90]; (c) principle 
of laser in-situ heat treatment in L-DED[91]; (d) NiTi alloy with in-situ laser heat treatment behaves larger enthalpy of phase 

transition[91]
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论（同一输入能量密度可以对应不同的参数组合）。由

于成形工艺和设备的复杂性，对熔池特征进行实时表

征具有一定难度。模拟仿真技术能够为参数工艺优化

提供参考。基于 Eager‒Tsai 模型建立的 L-PBF NiTi

图 8　L-PBF 制备 NiTi合金时产生的微缺陷［99］。（a）成形良好；（b）匙孔；（c）熔化不足；（d）球化

Fig. 8　Micro-defects formed during the preparation of NiTi alloys by L-PBF[99]. (a) Good formation; (b) keyholing; (c) lack of fusion; 
(d) balling

图 9　激光增材制造形状记忆合金的工艺参数优化。（a）激光加工图［101］，实线表示适用于不同工艺类别的参数区域，虚线表示处理深

度。（b）~（d） Eager‒Tsai 模型预测成形质量分布［99，103］：（b）依据成形质量分布图制备的高致密度 NiTi 合金与 NiTiHf 合金；

（c）~（d） Ni50.8Ti49.2合金和 Ni50.3Ti29.7Hf20合金的成形质量分布图，图中等高线表示最大扫描间距，单位为 μm
Fig. 9　Process parameters optimization of laser additive manufactured SMAs. (a) Laser processing diagram[101], with solid lines 

indicating parameter areas applicable to different class processes and dashed lines indicating treatment depths. (b)‒(d) Eager‒Tsai 
model predicts the forming quality[99,103]: (b) high-density NiTi alloy and NiTiHf alloy fabricated according to the quality 
distribution map; (c) ‒ (d) quality distribution maps of Ni50.8Ti49.2 and Ni50.3Ti29.7Hf20 alloys, where the contour line means the 

maximum hatch spacing with unit of μm

合金成形质量分布图可以成功预测激光功率和扫描速

度对成形质量的影响［99］，为高致密度合金的打印参数

选取提供了借鉴，如图 9（c）所示。在此基础上，同样

基于 Eager‒Tsai 模型建立的 NiTiHf 合金成形质量分

布图经验证同样与实验结果相符合，如图 9（d）所

示［103］。数字仿真技术为激光加工参数的选取与优化

提供了参考，在选取适宜的功率与扫描速度时能够大

幅度避免成形缺陷的产生。

3.2　激光增材制造强织构柱状晶形状记忆合金

对于磁致伸缩材料［104］、形状记忆合金［105］等金属功

能材料来说，晶粒取向会对材料的功能特性产生显著

影响。比如，在形状记忆合金中，位错滑移导致的塑性

变形与可逆马氏体相变引发的记忆效应之间存在着竞

争关系。当位错滑移的临界应力低于应力诱导马氏体

转变的临界应力时，形状记忆合金在外加载荷下发生

塑性变形，无法发挥其超弹性。B2 相在［100］方向上

具有较小的施密特因子，在此滑移方向上位错开动需

要更大的外加应力，因此沿外加应力方向上的［100］强

织构能够对 NiTi 形状记忆合金的超弹性起到强化作

用。 Sehitoglu 等［105］对 NiTi 单晶合金的研究验证了

NiTi 单晶合金沿其［100］取向具有接近理论值的大可

恢复应变。但由于制备工艺复杂、制备成本高昂，单晶

合金难以推广至形状记忆合金的实际应用中。具有强

织构的柱状晶组织通常在 L-PBF 制备的金属材料中

出现，同时晶粒的取向度与激光加工参数、扫描策略之

间有强关联性。近年来，人们对激光加工参数影响合

金组织的微观机理进行了深入研究，并据此成功制备

了性能优异的强织构 NiTi合金。

在激光作用下，粉末床熔化形成的熔池表面积大且

深度小，这种宽且浅的熔池在垂直打印平面上具有较大

的温度梯度，因此熔池凝固时易于形成在垂直方向上具

有强［100］织构的柱状晶。并且，沉积层在激光作用下

的熔化与先前沉积层的部分重熔会导致新沉积层在凝

固过程中发生“外沿生长”现象，新凝固的合金更倾向于

沿原取向方向长大。扫描间距和扫描策略等对增材制

造合金的织构形成具有重要影响。2019年，Moghaddam
等［106］通过调整 L-PBF 工艺参数中的扫描间距制备了

具有图 10（a）所示沿加载方向具有强［100］织构的

NiTi柱状晶合金，打印态 NiTi合金表现出了良好的超

弹性，可恢复应变高达 5.62% 且回复率可达 98%。

4　金属激光增材制造原位 XRD 表征

外场激励下的合金相变赋予了金属功能材料许多

功能特性，如形状记忆合金中的热弹性马氏体转变是

形状记忆效应、超弹性和弹热效应的来源。因此，针对

形状记忆合金在外加应力、磁场等情况下的相变过程

开展原位、动态表征是研究材料功能特性的重要方式。

同步辐射 XRD 具有测试速度快、精度高、信息量大等

优点［107］，是表征合金相组成的有力手段。同步辐射

XRD 可原位表征形状记忆合金在加载 -卸载过程中应

力诱导相变的动态过程，图 11 所示为 NiTi形状记忆合

金应力诱导马氏体相变过程的相组成演变。该图充分

展示了原位 XRD 在表征动态过程中微观组织演化行

为的能力。

原位 XRD 是表征“内部结构、中间过程”的有力手

段，将其与增材制造设备相结合，可以表征真实增材制

造过程中相变动力学、晶粒尺寸和织构演化的动态过

程，揭示工艺参数影响微观组织的内在机理，为增材制

图 10　NiTi柱状晶合金的反极图（上）以及对应的织构极图（下）［106］。（a）扫描间距为 80 μm；（b）扫描间距为 120 μm；（c）扫描间距为

180 μm
Fig. 10　Inverse pole figure (up) and respective pole figure texture (down) of columnar-grained NiTi alloy[106]. (a) Hatch spacing of 80 

μm; (b) hatch spacing of 120 μm; (c) hatch spacing of 180 μm
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合金成形质量分布图可以成功预测激光功率和扫描速

度对成形质量的影响［99］，为高致密度合金的打印参数

选取提供了借鉴，如图 9（c）所示。在此基础上，同样

基于 Eager‒Tsai 模型建立的 NiTiHf 合金成形质量分

布图经验证同样与实验结果相符合，如图 9（d）所

示［103］。数字仿真技术为激光加工参数的选取与优化

提供了参考，在选取适宜的功率与扫描速度时能够大

幅度避免成形缺陷的产生。

3.2　激光增材制造强织构柱状晶形状记忆合金

对于磁致伸缩材料［104］、形状记忆合金［105］等金属功

能材料来说，晶粒取向会对材料的功能特性产生显著

影响。比如，在形状记忆合金中，位错滑移导致的塑性

变形与可逆马氏体相变引发的记忆效应之间存在着竞

争关系。当位错滑移的临界应力低于应力诱导马氏体

转变的临界应力时，形状记忆合金在外加载荷下发生

塑性变形，无法发挥其超弹性。B2 相在［100］方向上

具有较小的施密特因子，在此滑移方向上位错开动需

要更大的外加应力，因此沿外加应力方向上的［100］强

织构能够对 NiTi 形状记忆合金的超弹性起到强化作

用。 Sehitoglu 等［105］对 NiTi 单晶合金的研究验证了

NiTi 单晶合金沿其［100］取向具有接近理论值的大可

恢复应变。但由于制备工艺复杂、制备成本高昂，单晶

合金难以推广至形状记忆合金的实际应用中。具有强

织构的柱状晶组织通常在 L-PBF 制备的金属材料中

出现，同时晶粒的取向度与激光加工参数、扫描策略之

间有强关联性。近年来，人们对激光加工参数影响合

金组织的微观机理进行了深入研究，并据此成功制备

了性能优异的强织构 NiTi合金。

在激光作用下，粉末床熔化形成的熔池表面积大且

深度小，这种宽且浅的熔池在垂直打印平面上具有较大

的温度梯度，因此熔池凝固时易于形成在垂直方向上具

有强［100］织构的柱状晶。并且，沉积层在激光作用下

的熔化与先前沉积层的部分重熔会导致新沉积层在凝

固过程中发生“外沿生长”现象，新凝固的合金更倾向于

沿原取向方向长大。扫描间距和扫描策略等对增材制

造合金的织构形成具有重要影响。2019年，Moghaddam
等［106］通过调整 L-PBF 工艺参数中的扫描间距制备了

具有图 10（a）所示沿加载方向具有强［100］织构的

NiTi柱状晶合金，打印态 NiTi合金表现出了良好的超

弹性，可恢复应变高达 5.62% 且回复率可达 98%。

4　金属激光增材制造原位 XRD 表征

外场激励下的合金相变赋予了金属功能材料许多

功能特性，如形状记忆合金中的热弹性马氏体转变是

形状记忆效应、超弹性和弹热效应的来源。因此，针对

形状记忆合金在外加应力、磁场等情况下的相变过程

开展原位、动态表征是研究材料功能特性的重要方式。

同步辐射 XRD 具有测试速度快、精度高、信息量大等

优点［107］，是表征合金相组成的有力手段。同步辐射

XRD 可原位表征形状记忆合金在加载 -卸载过程中应

力诱导相变的动态过程，图 11 所示为 NiTi形状记忆合

金应力诱导马氏体相变过程的相组成演变。该图充分

展示了原位 XRD 在表征动态过程中微观组织演化行

为的能力。

原位 XRD 是表征“内部结构、中间过程”的有力手

段，将其与增材制造设备相结合，可以表征真实增材制

造过程中相变动力学、晶粒尺寸和织构演化的动态过

程，揭示工艺参数影响微观组织的内在机理，为增材制

图 10　NiTi柱状晶合金的反极图（上）以及对应的织构极图（下）［106］。（a）扫描间距为 80 μm；（b）扫描间距为 120 μm；（c）扫描间距为

180 μm
Fig. 10　Inverse pole figure (up) and respective pole figure texture (down) of columnar-grained NiTi alloy[106]. (a) Hatch spacing of 80 

μm; (b) hatch spacing of 120 μm; (c) hatch spacing of 180 μm
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造金属功能材料的工艺参数调控提供理论指导，最终

实现材料功能特性的提高和构件质量的优化。对于金

属零件性能、特征的形成而言，最关键的就是凝固质

量，因为凝固过程决定微观结构，微观结构决定材料特

性。对于一些合金来说，其微观结构比较复杂，具有跨

越不同长度尺度的特征，在不同的温度下可能会形成

多种不同的相，而各相的数量、尺寸和分布对其功能特

性具有明显影响，如 NiTi 形状记忆合金中 Ni4Ti3 相、

Ni3Ti 相等中间相的析出会对合金的相转变温度产生

影响，从而对形状记忆效应和超弹性的工作温度窗口

产生影响。此外，熔池的几何形状和温度梯度也会影

响晶粒的生长行为。通过调控打印方向的织构，能够

对增材制造形状记忆合金的形状记忆效应、超弹性进

行改善［106］。接下来将进一步介绍基于同步辐射的激

光金属增材制造原位 XRD 表征平台的具体配置以及

基于这些表征平台对相变动力学与织构演化过程开展

的研究，进而展示原位 XRD 表征技术在增材制造金属

功能材料领域的应用前景。

4.1　金属激光增材制造原位 XRD表征平台

近年来，随着同步辐射光源的快速发展，特别是

X 射线单色性和通量的改善，金属材料“中间过程、内

部结构”表征的困难得以解决，从而使得人们能够在

激光金属增材制造过程中实现高时间分辨的原位 X
射线监测。基于 X 射线衍射动力学理论，通过使用单

色光，原位 XRD 可以表征多晶材料体系在增材制造

过程中的相变动力学、应力应变演化以及织构和晶粒

尺寸的演化过程。目前，国际上各大主流光源已经开

发了许多增材制造原位动态表征平台。通过装配更

加真实、复杂、多功能的原位小型化增材制造设备，这

些表征平台可以在真实增材制造场景下检测构件内

部微观组织的演化行为。表 1 列举了目前 L-PBF 过

程原位 XRD 表征平台，其示意图或实物图如图 12
所示。

接下来介绍三个典型的 L-PBF 过程原位 XRD 表

征平台。国际上第一个为 L-PBF 过程开发的原位 X
射线表征平台在美国 APS 的 32-ID-B 线站上实现，如

图 12（a）所示，该平台可以同时进行 X 射线成像和衍

射测量［40］。L-PBF 装置由不锈钢真空室、粉末床系统

和激光系统组成。真空室顶部的激光入射窗由熔融二

氧化硅材料制成。激光束穿过这个窗口进入真空室，

作用于粉末床。X 射线束通过一个 Kapton 窗口进入

真空室并通过另一个 Kapton 窗口离开真空室。真空

室中可以填充氩气，以防止试件在打印过程中被氧化。

由于 X 射线的穿透深度有限，粉末床系统由两块相同

的玻璃碳板及其中间夹着的基板和粉末组成，呈“三明

治”结构。玻璃碳板的厚度为 1.0 mm，高度为 6.0 mm。

两块玻璃碳板之间的宽度由基板的厚度决定。激光系

图 11　利用同步辐射 XRD 原位表征 NiTi形状记忆合金应力诱

导马氏体相变过程［66］。（a）应力加载-卸载过程中 XRD 衍

射谱的变化；（b）合金中主要相的体积分数随应力演变

的变化

Fig. 11　In-situ synchrotron XRD was used to characterize the 
stress-induced martensitic phase transformation of NiTi 
SMAs[66]. (a) Changes in XRD diffraction patterns 
during stress loading ‒ unloading; (b) volume fraction of 
the primary phases in the alloy changes with the 

evolution of stress

表 1　L-PBF 过程原位 XRD 表征平台

Table 1　In-situ synchrotron XRD characterization platforms for L-PBF process

Location

United States

Germany

United States

Europe

Switzerland

Light source

Advanced Photon Source (APS)

Deutsches Elektronen-Synchrotron (DESY) 
PETRA III

Stanford Synchrotron Radiation Lightsource (SSRL)

European Synchrotron Radiation Facility (ESRF)

Swiss Light Source (SLS)

Beamline

Beamline 32-ID-B/1-ID-E

P07 beamline

Beamline 10-2

Beamline ID-31

MicroXAS/ MS beamline

X-ray energy

24 keV[40-41]/61.3 keV[49-50]

79 keV[48], 98.02 keV[55,108], 
103.43 keV[54]

20 keV[42-43]

68.4 keV[47]

9.3 keV[45], 12 keV[44], 17.2 keV[49]
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统配备有掺镱光纤激光器（IPG YLR-500-AC，美国）

和激光头（IPG FLC 30，美国）。光纤激光器为单模，

可提供纯高斯光束。该光束的波长为 1070 nm，最大

功率为 520 W。在焦点处，激光光斑直径为 50 μm（1/e2）。

光纤激光器可以在连续波（CW）模式和调制模式下工

作（速率高达 50 kHz）。高速 XRD 表征系统采用间接

探 测 方 式 ，该 系 统 包 含 一 个 LYSO 闪 烁 体 、一 个

Quantum Leap 图像增强器和一台高速相机。基于此

L-PBF 系统，研究人员在多个线站开展了原位 XRD 表

征，如表 1 所示的 32-ID［40-41］和 1-ID［49-50，109］。32-ID 光束

线使用波荡器“粉光 ”X 射线（一次谐波能量约为

24 keV）结合间接探测器进行衍射实验，因此可以实现

更高的时间分辨率（帧频为 100 kHz，曝光时间为 5 μs），

但其在倒空间分辨率上作出了妥协。研究人员已经基

图 12　L-PBF 过程原位 XRD 表征平台。（a） APS 光源 32-ID-B 线站原位高速 X 射线成像和衍射表征平台示意图；（b） SSRL 光

源 10-2 线站原位 XRD 表征平台示意图；（c） DESY 的 PETRA III 光源 P07 线站原位 XRD 表征平台示意图；（d） ESRF 光源

ID-31 线站原位 XRD 表征平台示意图；（e）~（g） SLS 光源 MicroXAS 和 MS 线站原位 XRD 表征平台，其中（e）是安装于

MicroXAS 线站的原位 L-PBF 装置，（f）是安装于 MS 线站的原位 L-PBF 装置，（g）是原位 L-PBF 装置和衍射几何示意图

Fig. 12　In-situ synchrotron XRD characterization platforms for L-PBF process. (a) Schematic of the in-situ high-speed X-ray imaging 
and diffraction characterization platform at the 32-ID-B beamline of the APS; (b) schematic of in-situ XRD characterization 
platform for SSRL 10-2 beamline; (c) schematic of in-situ XRD characterization platform for DESY PETRA III P07 beamline; 
(d) schematic of in-situ XRD characterization platform for ESRF ID-31 beamline; (e)‒(g) in-situ XRD characterization platforms 
for SLS MicroXAS and MS beamlines, where (e) is the in-situ L-PBF device mounted at MicroXAS beamline, (f) is the in-

situ L-PBF device mounted at MS beamline, and (g) is schematic of the in-situ L-PBF device and diffraction geometry
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于 32-ID 光束线对 Ti-6Al-4V 的快速相变过程进行了

高时间分辨研究。1-ID 光束线是能量为 61.3 keV 的高

能单色 X 射线衍射束线，探测器采用的是直接探测器

（PILATUS3X 2M CdTe 像素阵列探测器），可以实现

250 Hz的帧频和 2 ms的曝光时间。1-ID 光束线的能量

更高，可以实现大密度材料的 L-PBF 过程的实时表征，

比如马氏体热加工工具钢［49］和 17-4 PH 不锈钢［50］。

位 于 德 国 汉 堡 的 DESY 的 PETRA III P07 
HEMS 光束线应用了一个 L-PBF 系统，该系统可在薄

板部件的多层打印过程中对薄板部件进行实时 XRD
测试［110］，如图 12（c）所示。该 L-PBF 系统包含加工室、

粉末床系统和激光系统。加工室可以实现惰性气体

（如氩气）的密封和吹扫，同时可以记录氧气值、过压和

惰性气体流量数据。粉末床系统包含样品夹持装置与

粉末装填装置。样品加持装置采用“三明治”结构——

玻璃碳板-样品基板-玻璃碳板。粉末装填装置是基于

漏斗原理设计的，其沿薄板方向从一端运动至另一端，

然后返回初始位置；在其运动过程中，粉末通过重力自

动流入空隙，在其返回过程中，粉末装填装置上的弹性

刮刀将粉末层刮平，并将多余的粉末刮到样品支架的

侧面，以此实现 100 层打印［55］。激光系统采用的单模

连续波掺镱光纤激光器 YLR-400AC 可以输出波长为

1070 nm、标称功率为 400 W 的高斯光束。光斑焦点直

径在 60 μm 和 500 μm（1/e2）之间可调。在原位 XRD
表征方面，P07 HEMS 光束线拥有更高的 X 射线能量，

比如 79 keV［48］、98.02 keV［108］和 103.43 keV［54］，但 其 时

间 分 辨 率 较 低 ，探 测 器 采 集 帧 频 最 高 只 有 10 Hz，
曝光时间最短为 100 ms。基于高能单色 X 射线可研

究密度较大合金（从 γ-TiAl 基合金［46］到 CMSX-4 镍基

单晶高温合金［48］和 Inconel 625 合金［55，108］等）。该 L-

PBF 系统可以在透射 XRD 模式下观察样品中的任意

位置，比如：观察固定位置所受后续沉积过程的影响或

者新沉积层成形的动态过程，同时收集完整的衍射环；

可以捕捉 L-PBF 过程中的应变应力［108］、相变［46，48］和织

构［55］的动态演变。

上述两种 L-PBF 过程原位表征平台都是采用透

射几何的 XRD，考虑到 X 射线的穿透深度有限，因此

样品都是薄板结构。 Hocine 等［111］基于反射几何的

XRD 设计了一种平板结构的小型化 L-PBF 装置，如

图 12（e）~（g）所示，并将其应用于瑞士 DLS 光源的

MicroXAS 和 MS 光束线上。此 L-PBF 装置的样品室

与上述两个装置最大的区别在于，基于平板结构可以

研究不同大小的方形激光扫描策略下样品微观组织的

演化过程［44-45］。同时，此装置也具有粉末输送系统，可

以实现多层打印过程的原位监控。激光器是波长为

1070 nm、最高功率为 500 W 的连续波光纤激光器

（redPOWER， SPI Lasers Ltd， UK），高斯光束的最小

聚 焦 光 斑 尺 寸 为 25 μm。 在 原 位 XRD 表 征 方 面 ，

MicroXAS光束线的能量可以选用 9.3 keV［45］、12 keV［44］

和 17.2 keV［49］，可以实现最高 40 kHz 的帧频和最短

20 μs 的曝光时间。此 L-PBF 过程原位表征平台可用

于 Ti-6Al-4V 合金［44］、Al-Sc-Zr元素混合物［45］以及马氏

体热加工工具钢［49］打印过程中的相变过程研究。除了

L-PBF 过程原位 XRD 表征平台外，国际上还有针对

L-DED 过程的原位 XRD 表征平台，如表 2 所示。目

前，德国 DESY、英国 DLS 以及中国 BSRF 都已经搭建

了原位 L-DED 装置，并开展了原位 XRD 应用研究，装

置实物图与示意图如图 13 所示。

德国 DESY 的 P07-EH3 线站上的 L-DED 装置配

备 着 固 态 YAG 激 光 器（IPG Photonics），其 波 长 为

1400 nm，功率为 300 W［52-53］。在粉末输送喷嘴下方约

5 cm 工作距离处的焦斑尺寸为 0.3 mm。粉末被加

压的氩气流通过激光口两侧的两个喷嘴输送到打

印区，如图 13（a）~（c）所示。一个 6 轴机械臂用来确

保加工头的精确运动。在原位 XRD 表征方面，线站采

用透射几何的 XRD，X 射线能量为 97.6 keV，探测器曝

光时间最短为 0.1 s。研究人员已基于此原位表征平

台开展了 X40CrMoV5-1（AISI H13）钢不同部位相变

和晶格缺陷演变的实时表征［52-53］。

如图 13（d）~（e）所示，位于英国的 DLS 光源的

JEEP 线站原位 L-DED 装置封装在一级激光器外壳

内，包括惰性环境室、高精度三轴平台、同轴 DED 喷嘴

和 激 光 系 统［51］。 工 业 粉 末 给 料 机（Oerlikon Metco 
TWIN-10-C）以氩气作为载气将粉末输送至系统。所

用激光器是 1070 nm 掺镱光纤激光器（连续波模式），

可控激光功率（P）在 0~200 W 范围内。该激光器与可

调谐光学器件（Optogama，立陶宛）耦合，可以实现

200~700 µm 的可控焦斑尺寸。在原位 XRD 表征方

表 2　L-DED 过程原位 XRD 表征平台

Table 2　In-situ synchrotron XRD characterization platforms for L-DED process

Location

Germany

United 
Kingdom

China

Light source

DESY PETRA III

Diamond Light Source (DLS)

Beijing Synchrotron Radiation 
Facility (BSRF)

Beamline

P07-EH3 beamline

Joint Engineering, Environmental, and 
Processing (JEEP) beamline

3W1 beamline

X-ray energy

97.6 keV[52-53]

70 keV[51]

High-energy white/
monochromatic light [112]
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面，线站透射几何的 XRD 的 X 射线能量为 70 keV。之

前的原位表征平台都是固定 X 射线和样品的空间位置

不变，激光运动，进而得到材料在整个熔凝、冷却过程

中的微观组织演化。而 JEEP 线站在单次采集过程中

固定 X 射线和激光的空间位置不变，样品运动，从而改

变其与激光的相对空间位置（相当于 X 射线在空间上

进行扫描），得到打印过程中整个空间上的样品微观组

织信息。由于单次采集的是固定、不变的物理过程，因

此，通过这个方法可以延长探测器的曝光时间，例如可

以实现 6.67 s 的超长曝光，进而可以提高数据的信噪

图 13　L-DED 过程原位 XRD 表征平台示意图或实物图。（a）~（c） DESY 的 PETRA III 光源 P07 线站原位 XRD 表征平台示意图：

（a）原位 L-DED 装置实物图；（b）加工头和打印样品实物图；（c）原位 L-DED 装置示意图。（d）~（e） DLS 光源 JEEP 线站原位

XRD 表征平台示意图：（d） L-DED 过程的原位 XRD 示意图；（e）设计用于再现商业 L-DED 系统操作的送粉增材制造过程复

制器。（f）~（g） BSRF光源 3W1线站原位 XRD 表征平台示意图：（f） L-DED 过程的原位 XRD 示意图；（g） L-DED 装置实物图

Fig. 13　Schematics or pictures of in-situ synchrotron XRD characterization platforms for L-DED process. (a)‒ (c) Schematics of in-situ 
XRD characterization platform for DESY PETRA III P07 beamline: (a) in-situ L-DED device picture; (b) picture of the 
processing head and a build sample; (c) sketch of in-situ L-DED. (d)‒(e) Schematics of in-situ XRD characterization platform for 
DLS JEEP beamline: (d) schematic of in-situ XRD of the L-DED process; (e) blown powder additive manufacturing process 
replicator designed to reproduce the operation of a commercial L-DED system. (f) ‒ (g) schematics of in-situ XRD 
characterization platform for BSRF 3W1 beamline: (f) schematic of in-situ XRD of the L-DED process; (g) picture of the L-

DED device
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比。通过这个方法，Chen 等［51］研究了 IN718 在 L-DED
过程中相成分与应力的空间分布。

位于中国 BSRF 光源 3W1 线站的 L-DED 系统为

商业定制产品，如图 13（f）~（g）所示，该系统由激光

器、样品运动台、送粉系统和激光加工头等构成。激光

器通过光纤输出半导体激光，激光波长为 915 nm，最

高功率为 2000 W。激光聚焦光斑的尺寸为 100 μm，

激光与粉材同轴。激光加工头可以吹送惰性气体，如

氩气，以防止打印过程中材料的氧化以及气孔等缺陷

的产生。样品运动操作台用于夹持样品，可以进行高

精度三维运动，可以实现上述两种数据采集模式（固定

X 射线和样品的空间位置不变，激光运动；固定 X 射线

和激光的空间位置不变，样品运动）。XRD 采用的是

单色光，因此只能用于表征多晶材料体系。3W1 线站

不仅拥有高能单色光模式，还拥有高能白光模式，可以

进行原位 Laue 衍射，表征单晶材料体系增材制造过程

中的微观组织演化［112］。

综上所述，随着原位增材制造场景的需求不断贴

近实际，原位表征平台所装配的小型化增材制造设备

的功能更加复杂，从最初的单道重熔发展到了后来的

多层铺粉/送粉，这使得平台能在真实的增材制造场景

下检测构件内部微观组织的演化行为。每个光源线站

的能量不同，因此所能表征的样品体系也不相同。

APS 的 1-ID-E、DESY 的 P07、ESRF 的 ID-31、DLS 的

JEEP 以及 BSRF 的 3W1 线站由于 X 射线能量更高，

能够实现更大密度材料体系的原位表征，例如镍基高

温合金。

4.2　金属激光增材制造原位研究进展

4.2.1　金属激光增材制造相变动力学原位研究

热输入的不均匀性以及多次快速熔凝热循环导致

的非平衡热力学过程对获取打印过程中材料的相变路

径提出了重大挑战。形状记忆效应与超弹性来源于形

状记忆合金中发生的热弹性马氏体相变，因此，掌握增

材制造过程中形状记忆合金的微结构形成过程对性能

调控具有指导意义。目前已有针对 Ti-6Al-4V［40-44］、

Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr［42］、γ-Ti 铝基合金［46］、Ti-185 混合

元素［47］、Al-Sc-Zr 混合元素［45］、CMSX-4［48］、马氏体热

加工工具钢［49］、17-4 沉淀硬化（PH）马氏体不锈钢［50］、

IN718［51］和 X40CrMoV5-1（AISI H13）钢［52-53］等材料增

材制造过程中相变动力学的研究。接下来，本文将以

钢中马氏体相变动力学的原位研究为例，介绍同步辐

射原位 XRD 对打印性能优异的形状记忆合金的潜在

益处。

Guo 等［50］在 APS 的 1-ID-E 线站上通过高能原位

XRD 研究了激光熔化过程中商用增材制造 17-4 不锈

钢的相变过程，通过了解其相变动力学过程指导设计

了增材制造全马氏体相的 17-4 PH 马氏体不锈钢。

17-4 PH 马氏体不锈钢的优异性能主要源于马氏体 α’
相，但增材制造的 17-4 PH 不锈钢中残留着更多的奥

氏体 γ 相与 δ 相。基于 250 Hz 采集帧频以及 1 ms 曝光

时间的原位 XRD 捕捉到了熔凝过程的相变路径，如

图 14（a）~（c）所示。凝固过程中 δ 相先凝固，然后产

生 γ 相，最后才发生 γ→α’相变。最终，凝固冷却结束

后依然残留着大量的 γ 和 δ 相，这会影响材料的性能。

由原位 XRD 相变路径可知，要想得到更多的 α’相，除

了尽可能促进固-固相变（即 δ→γ→α’）外，还需要进一

步关注液 -固相变，即液态凝固产生少量的 δ 相和更多

的 γ 相。此外，还可以通过提高马氏体相变温度来维

持更长时间的相变过程，尽可能完成 γ→α’相变。根据

上述分析，Guo 等［50］通过改变成分设计了 UW_17-4，并
通过原位激光熔化 XRD 实验研究了不同冷却速率下的

相变过程。他们结合离线实验发现在 102~107 ℃/s 的
冷却速率下最终得到了全马氏体相的 UW_17-4。

König 等［49］基于 APS 的 1-ID-E 线站的薄板熔凝模

式［如图 12（a）所示］以及 SLS 的 MicroXAS 线站的平

板熔凝模式［如图 12（e）所示］分析了凝固速度和热梯

度对马氏体热加工工具钢凝固相变路径的影响，并验

证了基于 Kurz-Giovanola-Trivedi 的凝固模型的正确

性。他们通过原位 XRD 监控凝固初始的晶格常数，

结合热膨胀系数计算得到了凝固初始温度。通过温

度的变化可以进一步计算得到凝固初始温度梯度和

冷却速率。基于实验得到的冷却速率，结合相变路

径，可以得到 2.12×104 K/s 低冷却速率下初生 δ-铁素

体的凝固模式［如图 14（d）所示］；在 1.5×106 K/s 的较

高冷却速率下，δ-铁素体被抑制，并观察到了初生奥氏

体［如图 14（d）所示］。

除了凝固过程会发生相变外，增材制造本征的原

位热循环过程也会引起固态相变。Silveira 等［52］通过

原位 XRD 发现 AISI H13 钢激光直接能量沉积过程中

有凝固以及原位热循环导致的 5 种不同类型的相变循

环。除此之外，他们还分析了马氏体碳含量和位错密

度的演变，结果显示：在相变循环过程中，由于更强的

自回火效应和沉淀物的形成，熔体中残留的碳更少；

由于自回火效应，马氏体中的位错密度随着时间推移

而降低，但奥氏体中的位错密度却随着时间延长而

增加。

基于研究结果可以发现，原位 XRD 在捕捉相变路

径的同时，可以进一步获取冷却速率以及位错密度等

信息，进而有助于揭示微观组织的形成机制，为组织调

控和优化提供新思路。

4.2.2　金属激光增材制造织构演化的原位研究

在增材制造过程中，聚焦的高功率激光束提供的

高温度梯度（≈107 K/m）和高冷却速率（≈107 K/s）为

单向凝固提供了条件，因此打印的零件具有织构［106］。

NiTi 合金在［001］取向上具有良好的超弹性，因此，了

解增材制造过程中的织构演化过程对制备在加载方向

上有强［001］织构的 NiTi柱状晶合金具有重要的指导

意义。同时，增材制造本征的原位热处理可能会导致

已沉积层晶粒发生动态再结晶，导致织构进一步变化。

由于缺乏动态再结晶过程的表征，零件织构的调控受

到了阻碍。通过对原位 XRD 采集到的完整衍射环进

行单张衍射图的织构分析［21，113］，可以表征增材制造过

程中零件的织构演化。

Schmeiser 等［55］通过德国 DESY P07 线站上的 L-

PBF 装置研究了 Inconel 625 合金在 L-PBF 成形过程

中的织构、缺陷和再结晶过程。他们基于原位 XRD 发

现，在高激光功率和扫描速度的参数组合下会生长出

与高度和层数无关的沿着增材方向的（200）纤维织构，

而在低激光功率和低扫描速度参数组合下则生长不出

清晰的织构。如图 15 所示，固定 X 射线观察区域不

变，在不重熔的情况下，在工作平面下第 10 层的激光

扫描过程中发现了显著的纹理变化，沿着增材方向的

（200）纤维织构随着打印层数的增加逐渐减弱直至消

失。这种织构变化归因于再结晶，因为材料在这一观

察期内保持着固态。大缺陷密度和热循环是再结晶的

原因，再结晶后缺陷减少，导致衍射峰的半峰全宽

（FWHM）降低。

单晶有利于材料性能的提升，比如镍基单晶高温

合金［114］、NiTi 形状记忆合金［115］和 NiTiHf 高温形状记

忆合金［116］等。增材制造过程中利用外延生长的特性

可以获得定向合金。目前，通过增材制造工艺来获得

单晶的阻碍主要包括沿生长方向的晶体旋转以及杂

晶。尽管目前通过特定的工艺方法可以打印单晶零

件［117-119］，但对于单晶形成机理的研究主要是基于回收

试样的表征和数值模拟开展的［120］，缺乏对熔池动态行

为的直接表征，从而阻碍了对晶体旋转和杂晶产生过

程的深入理解以及对微观组织的调控。通过原位

Laue 衍射可以表征单晶材料体系增材制造过程中微

观组织的演化过程，进而指导工艺优化，获得直接打

印态单晶产品。Zhang 等［112］采用 BSRF 3W1 线站高

能白光模式下的采集模式，进行了镍基单晶高温合金

增材制造过程的原位 Laue 衍射表征，并结合多物理耦

合有限元和分子动力学模拟分析了晶体旋转行为和

杂晶的形成。图 16 展示了原位 Laue 衍射采集的激光

重熔过程中具有代表性的 Laue 衍射图的时间序列，从

中可以发现杂散衍射斑点的出现以及衍射峰的峰移

（它们分别代表着杂晶和晶面旋转）。原位 Laue 衍射

捕捉到了晶体旋转和杂晶形成过程，结合多物理耦合

有限元和分子动力学模拟分析发现：局部加热不均匀

引起的材料变形梯度场是晶体旋转的关键驱动力；由

快速位错运动和复杂应力场引起的亚晶粒旋转可能是

熔池底部产生粒状杂晶的主要机制。

上述研究工作证明了原位 XRD 和 Laue 衍射表征

可以实现对增材制造过程中强织构材料体系甚至是单

晶材料体系晶粒生长行为的捕捉，为微观组织的形成

机理与调控提供了新的研究方法。

图 14　增材制造过程中原位 XRD 相变动力学研究。（a）~（c）商

用增材制造 17-4 不锈钢（C_17-4）在激光熔化过程中的

相变动力学表征［50］： （a）原位激光熔化 XRD 实验示意

图；（b）激光熔化后凝固态 C_17-4 的室温 XRD 图谱；

（c）激 光 熔 化 C_17-4 过 程 中 0~20 s 的 XRD 强 度 图

（XRD 峰值强度随时间的变化）。（d）马氏体热加工工具

钢在不同模式的激光熔化过程中的 XRD 表征［49］：左

图为薄板熔凝模式下凝固的 XRD 强度图（采集帧频为

250 Hz），右图为平板熔凝模式下凝固的 XRD 强度图

（采集帧频为 20000 Hz）
Fig. 14　In-situ XRD studies on phase transition dynamics during 

additive manufacturing process. (a)‒ (c) Characterization 
of phase transition dynamics of commercial additively 
manufactured 17-4 stainless steel (C_17-4) during 
laser melting[50]: (a) schematic illustration of in-situ laser-
melting XRD experiment; (b) room temperature XRD 
pattern of as-solidified C_17-4 after laser melting; 
(c) XRD intensity map (XRD peak intensity evolution 
as a function of time) during laser melting of C_17-4 
from 0 s to 20 s. (d) In-situ XRD characterization on 
martensitic hot working tool steel during different 
modes of laser melting process[49]: the left image shows 
XRD intensity map of solidification in thin plate melting 
mode (frame rate: 250 Hz) and the right image shows 
XRD intensity map of solidification in flat plate melting 

mode (frame rate: 20000 Hz)
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意义。同时，增材制造本征的原位热处理可能会导致

已沉积层晶粒发生动态再结晶，导致织构进一步变化。

由于缺乏动态再结晶过程的表征，零件织构的调控受

到了阻碍。通过对原位 XRD 采集到的完整衍射环进

行单张衍射图的织构分析［21，113］，可以表征增材制造过

程中零件的织构演化。

Schmeiser 等［55］通过德国 DESY P07 线站上的 L-

PBF 装置研究了 Inconel 625 合金在 L-PBF 成形过程

中的织构、缺陷和再结晶过程。他们基于原位 XRD 发

现，在高激光功率和扫描速度的参数组合下会生长出

与高度和层数无关的沿着增材方向的（200）纤维织构，

而在低激光功率和低扫描速度参数组合下则生长不出

清晰的织构。如图 15 所示，固定 X 射线观察区域不

变，在不重熔的情况下，在工作平面下第 10 层的激光

扫描过程中发现了显著的纹理变化，沿着增材方向的

（200）纤维织构随着打印层数的增加逐渐减弱直至消

失。这种织构变化归因于再结晶，因为材料在这一观

察期内保持着固态。大缺陷密度和热循环是再结晶的

原因，再结晶后缺陷减少，导致衍射峰的半峰全宽

（FWHM）降低。

单晶有利于材料性能的提升，比如镍基单晶高温

合金［114］、NiTi 形状记忆合金［115］和 NiTiHf 高温形状记

忆合金［116］等。增材制造过程中利用外延生长的特性

可以获得定向合金。目前，通过增材制造工艺来获得

单晶的阻碍主要包括沿生长方向的晶体旋转以及杂

晶。尽管目前通过特定的工艺方法可以打印单晶零

件［117-119］，但对于单晶形成机理的研究主要是基于回收

试样的表征和数值模拟开展的［120］，缺乏对熔池动态行

为的直接表征，从而阻碍了对晶体旋转和杂晶产生过

程的深入理解以及对微观组织的调控。通过原位

Laue 衍射可以表征单晶材料体系增材制造过程中微

观组织的演化过程，进而指导工艺优化，获得直接打

印态单晶产品。Zhang 等［112］采用 BSRF 3W1 线站高

能白光模式下的采集模式，进行了镍基单晶高温合金

增材制造过程的原位 Laue 衍射表征，并结合多物理耦

合有限元和分子动力学模拟分析了晶体旋转行为和

杂晶的形成。图 16 展示了原位 Laue 衍射采集的激光

重熔过程中具有代表性的 Laue 衍射图的时间序列，从

中可以发现杂散衍射斑点的出现以及衍射峰的峰移

（它们分别代表着杂晶和晶面旋转）。原位 Laue 衍射

捕捉到了晶体旋转和杂晶形成过程，结合多物理耦合

有限元和分子动力学模拟分析发现：局部加热不均匀

引起的材料变形梯度场是晶体旋转的关键驱动力；由

快速位错运动和复杂应力场引起的亚晶粒旋转可能是

熔池底部产生粒状杂晶的主要机制。

上述研究工作证明了原位 XRD 和 Laue 衍射表征

可以实现对增材制造过程中强织构材料体系甚至是单

晶材料体系晶粒生长行为的捕捉，为微观组织的形成

机理与调控提供了新的研究方法。

图 14　增材制造过程中原位 XRD 相变动力学研究。（a）~（c）商

用增材制造 17-4 不锈钢（C_17-4）在激光熔化过程中的

相变动力学表征［50］： （a）原位激光熔化 XRD 实验示意

图；（b）激光熔化后凝固态 C_17-4 的室温 XRD 图谱；

（c）激 光 熔 化 C_17-4 过 程 中 0~20 s 的 XRD 强 度 图

（XRD 峰值强度随时间的变化）。（d）马氏体热加工工具

钢在不同模式的激光熔化过程中的 XRD 表征［49］：左

图为薄板熔凝模式下凝固的 XRD 强度图（采集帧频为

250 Hz），右图为平板熔凝模式下凝固的 XRD 强度图

（采集帧频为 20000 Hz）
Fig. 14　In-situ XRD studies on phase transition dynamics during 

additive manufacturing process. (a)‒ (c) Characterization 
of phase transition dynamics of commercial additively 
manufactured 17-4 stainless steel (C_17-4) during 
laser melting[50]: (a) schematic illustration of in-situ laser-
melting XRD experiment; (b) room temperature XRD 
pattern of as-solidified C_17-4 after laser melting; 
(c) XRD intensity map (XRD peak intensity evolution 
as a function of time) during laser melting of C_17-4 
from 0 s to 20 s. (d) In-situ XRD characterization on 
martensitic hot working tool steel during different 
modes of laser melting process[49]: the left image shows 
XRD intensity map of solidification in thin plate melting 
mode (frame rate: 250 Hz) and the right image shows 
XRD intensity map of solidification in flat plate melting 

mode (frame rate: 20000 Hz)
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5　结束语

本文系统地概述了激光增材制造金属功能材料及

增材制造过程原位同步辐射的研究，重点介绍了激光

增材制造高性能形状记忆合金的研究进展以及原位同

步辐射 XRD 技术在金属 L-PBF 和 L-DED 研究方面的

图 15　55 W 激光功率下激光重复打印过程中第 7 层织构的演变［55］

Fig. 15　Texture evolution with repeated laser passes over the seventh layer within a sample manufactured with a laser power of 55 W[55]

图 16　激光重熔过程中具有代表性的 Laue 衍射图的时间序列［112］。（a）~（e）在 0、225、250、350、1000 ms 时采集的 Laue 衍射图像；

（f）0 ms 和 1000 ms 时 γ（-3 -1 -1）和 γ（-3 -1 1）晶格平面衍射斑的局部放大图；（g）~（h） γ（113）晶格平面在 χ 方向（g）和 2θ 方向（h）
上随时间的变化图。激光器在 150 ms开启，在 250 ms关闭

Fig. 16　Time series of the representative Laue diffraction patterns during laser remelting processes[112]. (a)‒ (e) Laue diffraction images 
collected at 0, 225, 250 , 350, and 1000 ms; (f) Local enlarged drawings of the diffraction spots of γ(-3 -1 -1) and γ(-3 -1 1) lattice 
planes at 0 and 1000 ms; (g)‒(h) variation diagrams of γ(113) crystal plane with time in the χ direction (g) and 2θ direction (h). 

The laser was switched on at 150 ms and off at 250 ms

最新进展。简要总结如下：

1） L-PBF 和 L-DED 金属增材制造熔池具有非平

衡快速凝固的特点，通过调整增材制造工艺参数能够

实现对金属功能材料微结构的调控。通过对激光功

率、扫描速度、扫描间距和扫描策略等参数进行调控，

能够制备出具有长寿命、大弹热、可控相变温度的形状

记忆合金。增材制造高性能形状记忆合金的研究结果

为其他对微结构敏感的金属功能材料的开发提供了

借鉴。

2） L-PBF 和 L-DED 金属增材制造工艺具有大温

度梯度、高冷却速率、快速熔凝和反复热循环等特点，

这使得成形过程中可能会产生匙孔、球化、熔化不足等

微缺陷，在逐层打印时趋向于形成具有一定织构的柱

状晶组织，从而对合金的力学性能产生影响。Eager‒
Tsai模型能够对以打印参数为坐标的成形质量分布图

进行预测，通过成形质量分布图能够简单、快速地找到

成形质量良好的优化工艺参数区间。在此基础上，对

打印策略进行调控，能够获得具有高取向度的柱状晶

合金，从而进一步优化合金的性能。

3） 同步辐射原位 XRD 技术能够有效表征增材制

造过程中的相变行为、织构演化以及晶粒尺寸的变化

过程，为增材制造金属功能材料的工艺参数调控提供

了重要依据。在实现功能特性提升和构件质量优化方

面，同步辐射原位 XRD 可以为增材制造提供关键的参

考依据。深入研究增材制造过程中微观组织的演化，

研究人员能够更好地理解金属功能材料微观组织的形

成机理，进而通过精确调控工艺参数，实现对金属功能

材料的精准制造。

随着激光增材制造技术的不断成熟和金属功能

材料体系的不断完善，增材制造技术在金属功能材料

的加工成形与性能优化方面展现出了广阔的应用前

景。当前，增材制造形状记忆合金的研发取得了较为

显著的进展，形状记忆合金的形状记忆效应、超弹性

和弹热效应与增材制造工艺带来的特殊的外形与微

结构取得了良好的结合，但仍然需要进一步发掘增材

制造形状记忆合金在各行业、各领域的应用场景。未

来，结合原位表征技术探索激光加工参数影响熔池特

征的机理与规律的研究还有待进一步深入。此外，应

变玻璃记忆合金近年来表现出了异于传统形状记忆

合金的优异功能特性，它的激光增材制造也有待进一

步研究。

未来几年内，第四代同步加速器将为极端 XRD
原位实验提供更高亮度、更好相干性和更高空间/时
间分辨率的 X 射线。正在北京怀柔建设的高能同步

辐射光源具有高能、低发射度的特点，建成后将是世

界上最亮的高能光源之一，将兼具高时间分辨率、高

空间分辨率、强穿透能力等诸多特点，非常适合开展

非平衡态、动力学领域的研究。结构动力学线站作为

高能同步辐射光源一期 14 条束线中唯一的一条聚焦

动力学探测的线站，将充分发挥光源高能、高亮度及

高相干性的优势，发展多时空尺度分辨的超快成像及

散射衍射技术手段，实现多物理场、多时空尺度非可

逆过程的实时探测。届时，相比在现有 BSRF 上开展

的实验，空间分辨率将提高 10 倍以上（<1 μm），时间

分辨率更是将从 10 μs 提高至 400 ps，实现超过 4 个量

级的跨越性提升，在增材制造缺陷及微观组织动力学

表征方面发挥更大作用。
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最新进展。简要总结如下：

1） L-PBF 和 L-DED 金属增材制造熔池具有非平

衡快速凝固的特点，通过调整增材制造工艺参数能够

实现对金属功能材料微结构的调控。通过对激光功

率、扫描速度、扫描间距和扫描策略等参数进行调控，

能够制备出具有长寿命、大弹热、可控相变温度的形状

记忆合金。增材制造高性能形状记忆合金的研究结果

为其他对微结构敏感的金属功能材料的开发提供了

借鉴。

2） L-PBF 和 L-DED 金属增材制造工艺具有大温

度梯度、高冷却速率、快速熔凝和反复热循环等特点，

这使得成形过程中可能会产生匙孔、球化、熔化不足等

微缺陷，在逐层打印时趋向于形成具有一定织构的柱

状晶组织，从而对合金的力学性能产生影响。Eager‒
Tsai模型能够对以打印参数为坐标的成形质量分布图

进行预测，通过成形质量分布图能够简单、快速地找到

成形质量良好的优化工艺参数区间。在此基础上，对

打印策略进行调控，能够获得具有高取向度的柱状晶

合金，从而进一步优化合金的性能。

3） 同步辐射原位 XRD 技术能够有效表征增材制

造过程中的相变行为、织构演化以及晶粒尺寸的变化

过程，为增材制造金属功能材料的工艺参数调控提供

了重要依据。在实现功能特性提升和构件质量优化方

面，同步辐射原位 XRD 可以为增材制造提供关键的参

考依据。深入研究增材制造过程中微观组织的演化，

研究人员能够更好地理解金属功能材料微观组织的形

成机理，进而通过精确调控工艺参数，实现对金属功能

材料的精准制造。

随着激光增材制造技术的不断成熟和金属功能

材料体系的不断完善，增材制造技术在金属功能材料

的加工成形与性能优化方面展现出了广阔的应用前

景。当前，增材制造形状记忆合金的研发取得了较为

显著的进展，形状记忆合金的形状记忆效应、超弹性

和弹热效应与增材制造工艺带来的特殊的外形与微

结构取得了良好的结合，但仍然需要进一步发掘增材

制造形状记忆合金在各行业、各领域的应用场景。未

来，结合原位表征技术探索激光加工参数影响熔池特

征的机理与规律的研究还有待进一步深入。此外，应

变玻璃记忆合金近年来表现出了异于传统形状记忆
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散射衍射技术手段，实现多物理场、多时空尺度非可

逆过程的实时探测。届时，相比在现有 BSRF 上开展
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Abstract

Significance　Laser additive manufacturing is a technology that utilizes a laser beam to melt and mold powders layer by layer based 
on a 3D model. It has made outstanding progress in the molding of metallic structural materials such as large and complex structural 
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parts in the aerospace industry. Laser additive manufacturing has also achieved remarkable progress in the fabrication of metallic 
functional materials. Shape memory alloys are a type of metallic functional materials that exhibit shape memory, superelasticity, and 
elastocaloric effects. Through design and optimization of the process strategy, shape memory alloys with excellent functional 
properties and complex shapes could be fabricated by laser additive manufacturing. Laser additive manufacturing offers an effective 
method to research metallic functional materials with outstanding performance that can meet the application requirements.

Progress　 In this paper, we systematically summarize the research on laser additive manufacturing of metallic functional materials 
and their characterization by in-situ synchrotron radiation. We further introduce the research progress on laser additive manufacturing 
of high-performance shape memory alloys as well as the latest progress of metal L-PBF and L-DED technologies for synchrotron 
radiation-based in-situ X-ray diffraction (XRD) research. In the first part of this paper, the dominant types of laser additive 
manufacturing and their basic principles are introduced. On this basis, the relationship between the functional properties of shape 
memory alloys and the parameters of the process strategy is revealed. This relationship offers a guideline for how to fabricate a shape 
memory alloy with targeted properties. In the next part, the research progress on high-density shape memory alloys fabricated through 
laser additive manufacturing is introduced. The guidance of results predicted by computer is convenient for selecting the combinations 
of parameters that could be used to fabricate shape memory alloys with high density. The final part presents the research progress on 
synchrotron radiation-based in-situ X-ray characterization in the laser additive manufacturing process. This part introduces the 
characterization platform and typical applications of in-situ XRD in the laser additive manufacturing process of metallic materials. We 
describe some scenarios involving the phase transition dynamics measurement and in-situ characterization methods of single crystals in 
additive manufacturing. We also present the future development trends.

Conclusions and Prospects　 The molten pool in L-PBF and L-DED metal additive manufacturing processes has the 
characteristics of non-equilibrium and rapid solidification, and the microstructure of metallic functional materials can be controlled by 
adjusting the parameters of these processes. The additive manufacturing process may produce micro-defects such as keyholes and lack 
of melting, and it also tends to form columnar crystals with a certain orientation. Based on the Eager-Tsai model, a fabrication-quality 
distribution map can be predicted, with the parameters as the coordinates. On this basis, the process strategy can be adjusted to obtain 
a columnar crystal alloy with high orientation and high quality, and the mechanical properties can be further optimized. Synchrotron 
radiation-based in-situ XRD can effectively characterize the phase transition dynamics, texture evolution, and grain size changes in the 
additive manufacturing process, which provides insights into the control of the process parameters in additive manufacturing of 
metallic functional materials. The application of synchrotron radiation-based in-situ XRD can provide a key reference for additive 
manufacturing in terms of improving the functional characteristics and optimizing the component quality. By delving deeper into the 
microscopic evolution of the additive manufacturing process, researchers can better understand the properties of metallic materials, so 
that they can precisely manipulate the process parameters to achieve precise controlling of metal functional materials.

Key words laser additive manufacturing; metallic functional materials; shape memory alloys; synchrotron radiation; in-situ X-ray 
diffraction


	2　增材制造高性能形状记忆合金的研究进展
	2.1　激光增材制造技术简介
	2.2　激光增材制造形状记忆合金的弹热效应
	2.3　激光增材制造调控形状记忆效应和超弹性

	3　形状记忆合金增材制造工艺优化的研究进展
	3.1　激光增材制造工艺优化实现高致密度合金
	3.2　激光增材制造强织构柱状晶形状记忆合金

	4　金属激光增材制造原位XRD表征
	4.1　金属激光增材制造原位XRD表征平台
	4.2　金属激光增材制造原位研究进展

	4.2.1　金属激光增材制造相变动力学原位研究
	4.2.2　金属激光增材制造织构演化的原位研究
	5　结束语

