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激光粉末床熔融稀土改性高强铝合金形性调控研究
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摘要  激光增材制造稀土改性高强铝合金因具备轻质高强、复杂构件一体化成形等优势，在航空航天领域具有广阔

的应用前景。围绕激光增材制造成形工艺优化、冶金缺陷抑制、力学性能提升及复杂构件形性调控等的研究是近年

来的研究难点。本团队开展了激光粉末床熔融成形稀土改性高强铝合金 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 的激光工艺优化研

究，基于试验表征与数值模拟相结合的方法，揭示了激光扫描速度对成形试件表面质量、内部冶金缺陷、熔池传热传

质行为及纳米析出相分布的影响机制。结果显示：当激光功率为 300 W、激光扫描速度为 800 mm/s，并辅以 325 ℃/4 h
的时效热处理时，成形试件的致密度最优，为 99.5%，抗拉强度为 512.4 MPa，延伸率为 13.3%。基于优化工艺参数

对航空领域两类典型的复杂构件开展了成形试验研究，成形试件的最长外形尺寸为 570 mm，表面粗糙度Ra≤7.3 μm，

尺寸精度可达 0.1 mm/100 mm。
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1　引　　言

激光粉末床熔融（LPBF）是以高能激光束为热

源，以球形金属粉末为原材料，基于三维数字模型的

二维切片信息进行逐层熔化堆积的一种“自下而上”

的成形工艺，可实现复杂金属零构件的一体化成形。

与传统的加工工艺相比，LPBF 技术具有设计自由度

高、加工周期短、材料利用率高等优势，在航空航天、

通信运输等领域具有广阔的应用前景［1-4］。LPBF 是

典型的激光增材制造技术之一，可基于逐层铺粉和选

择性熔化粉末床实现复杂零件的精密成形［5］。目前，

已有多种材料被应用于 LPBF 成形，如铝合金、钛合

金、镍基高温合金、铁基合金及高熵合金等。其中，

铝合金具有密度小、比强度高等特性，是轻量化领域

的理想材料。轻质高强铝合金复杂构件的 LPBF 一

体化成形为航空航天轻量化领域的发展提供了新

动力。

然而，当前 LPBF 成形高强铝合金的形性调控与

应用仍面临瓶颈难题。一方面，目前 LPBF 应用较为

广泛的铝合金是 Al-Si 系合金，如 AlSi12 及 AlSi10Mg
合金［6-8］，这些合金具有近共晶成分，固液共存时间短

而不易萌生裂纹，具有较好的 LPBF 加工性能。但 Al-
Si 系合金的强化机制较为单一，LPBF 成形 Al-Si 系合

金的抗拉强度通常低于 400 MPa，难以满足航空航天

领域的高性能需求。另一方面，在传统加工工艺中经

常使用 Al-Cu 2xxx 合金及 Al-Zn 7xxx 合金等沉淀强化

铝合金，这类合金可以通过热处理获得大量弥散分布

的纳米析出相（这些纳米析出相可以提供有效的弥散

强化效应），抗拉强度超过了 500 MPa，是航空航天领

域轻质高强构件的理想材料之一。然而，LPBF 加工

过程涉及高能激光束与金属粉体的瞬时作用，是冷却

速率高达 105~107 K/s 的非平衡熔凝过程。 2xxx 及

7xxx 铝合金的凝固区间宽，在激光快速熔凝过程中固

液共存时间长、液相难以及时填充，易沿晶界萌生凝固

裂纹［9-11］。

为解决上述难题，近年来，国内外针对 LPBF 成形

高强铝合金开展了一系列合金成分设计及工艺优化研

究。基于稀土元素 Sc 及微量 Zr 元素原位改性的 Al-
Mg 合金兼具良好的 LPBF 可加工性和力学性能，受到

了世界范围内学者的广泛关注［12-13］。加入的微量 Sc 或
Zr 元素可在凝固过程中与 Al 基体发生原位反应形成

Al3（Sc，Zr）纳米析出相。该析出相与 α-Al晶格结构一

致且晶格参数相近，是 α-Al 有效的凝固形核点，可有

效促进晶粒细化并抑制凝固裂纹［14-15］。同时，大部分

Sc 元素会在高速熔凝过程中固溶于基体形成过饱和

固溶体，试件成形后进行适当的时效处理可促进 Sc 原
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子析出并原位形成纳米弥散强化相，进而促使构件实

现强韧化。这是 Al-Mg-Sc-Zr 合金在 LPBF 加工过程

中抑制凝固裂纹并在后处理过程中实现强韧化的基本

原理。

德国 EADS Innovation Works团队成员 Schmidtke
等［16］将 Al-Mg-Sc-Zr 合金应用于 LPBF 成形工艺，结

果显示：适当的工艺优化可使成形试件中的裂纹得到

有效抑制。瑞士 ETH Zurich 大学的 Spierings 等［17］研

究了 LPBF 成形 Al-Mg-Sc-Zr 合金的典型微观组织结

构，结果发现成形试件的截面组织由沿熔池边界的等

轴晶及熔池中部的柱状晶相间分布组成，这一组织特

征与稀土 Sc 元素的晶粒细化效应以及 LPBF 独特的

热行为密切相关。澳大利亚 Monashi 大学的 Wu 团

队［18］研究了 Sc 含量对 LPBF 成形 Al-Mg-Sc-Zr 合金

裂纹抑制效果的影响，结果发现 Sc 元素的加入及适

当的工艺优化可以促使成形试件中的柱状晶向等轴

晶转变，有效抑制了裂纹萌生。中南大学的 Li 等［19］

研究了激光工艺参数对 LPBF 成形 Al-Mg-Sc-Zr 合金

组织和性能的影响，结果发现激光能量输入的变化对

成形试件内部冶金缺陷、微观结构及宏观性能具有显

著影响。

LPBF 成形 Al-Mg-Sc-Zr 合金兼具良好的加工性

能及力学性能，激光参数的变化对成形质量具有显著

影响。然而，目前的相关研究仍然不充分，不同激光参

数下成形试件内部的冶金缺陷、成形质量及力学性能

的演化机制尚不明晰。深入开展面向 LPBF 成形 Al-
Mg-Sc-Zr 合金的激光工艺优化研究并揭示其内在作

用机制，对于促进 LPBF 成形高强铝合金的发展和应

用具有重要意义。

本团队聚焦于 LPBF 成形稀土元素 Sc、微量 Zr 元
素改性 Al-Mg 合金的激光工艺优化研究，基于实验表

征与数值模拟相结合的方法，揭示了激光扫描速度对

成形试件表面质量、内部缺陷、纳米析出相分布及拉伸

性能的作用机制，并基于优化激光参数对航空领域中

的两类典型构件开展了成形试验验证，相关研究成果

可为航空航天轻量化构件的 LPBF 一体化成形提供

参考。

2　试验设计及数值模拟

2.1　原材料及 LPBF
本研究所使用的原材料为 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr

合金气雾化球形粉末，其中 Mg 的质量分数为 4.0%~
4.5%，Sc 的质量分数为 0.35%~0.45%，Zr 的质量分

数为 0.1%~0.3%。原始粉末的形貌如图 1（a）所示，

其粒度分布如图 1（b）所示。原始粉末的平均粒径为

23.7 μm。激光加工前，将原始粉末置于真空干燥箱中

于 130 ℃氛围下干燥 10 h，以提高粉末的流动性。激

光增材制造实验在南京航空航天大学自研的 LPBF
设备上开展，该设备由 500 W IPG 光纤激光器、高速

振镜系统、粉末自动铺放系统、气体循环系统及计

算机控制系统组成。激光工艺参数设定如下：激光功

率（P）为 300 W，激光扫描速度（v）为 400~1600 mm/s，
粉末层厚为 30 μm，扫描间距为 60 μm，激光光斑直径

为 70 μm。

图 2（a）为 LPBF 加工过程示意图。在加工过程

中，为避免熔体在高能激光束作用下发生氧化，向成形

室内通入氩气，并控制激光加工过程中成形室内氧气

的体积分数低于 10-5。在激光加工过程中，首先利用

铺粉臂将原始合金粉末均匀铺放至成形基板表面，粉

末层厚度为 30 μm，随后采用高能激光束根据二维切

片信息在计算机和高速振镜的控制下选择性熔化粉末

层，重复此过程逐层熔化堆积直至完成零件的成形。

相邻层之间的扫描方向存在 90°旋转角。该措施可以

避免扫描轨迹重叠，从而抑制缺陷萌生，同时可以获得

清晰的熔池特征与各向同性的微观结构［20-21］。

2.2　金相观察与试验表征

完成 LPBF 加工后，通过线切割将成形试件从基

板上切割下来并置于乙醇溶液中进行超声清洗。利用

图 1　原始 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr粉末的形貌及粒径分布。（a）形貌；（b）粒径分布

Fig. 1　Morphology and particle size distribution of original Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr powder.  (a) Morphology; (b) particle size distribution

扫描电子显微镜（SEM）对不同激光参数下成形试件

的表面形貌进行观察。在进行显微组织观察前，对试

件截面进行标准金相处理，包括砂纸打磨和抛光。随

后采用光学显微镜（OM）对截面的致密度和冶金缺陷

进行观察分析。为了表征试件内部晶粒结构及纳米析

出相的分布，对截面进一步开展背散射 SEM 表征。力

学性能测试试件在气氛热处理炉中进行 325 ℃/4 h 的

时效处理后进行室温拉伸试验，拉伸试验在万能拉伸

机上进行，拉伸速度为 2 mm/min。
2.3　数值模拟计算

采用 FLUENT 计算流体动力学软件开展了面向

LPBF 成形稀土改性高强铝合金熔池传热行为的数值

模拟研究。在该模型中［22-23］，激光源被定义为具有高

斯分布的热通量，将其插入控制方程的源项中。热源

定义为

Q= AP
πω f0

2d ( ω f

ω f0
) 2

exp
é

ë

ê
êê
ê
ê
ê 2 ( )x2 + y 2

f 2

ù

û
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ú u ( z)， （1）

式中：P是激光功率；d是激光束的穿透深度；ωf0和ωf是表

面和某深度处光束的焦点半径；A是材料的激光吸收率；

f是激光焦距。当 0≤z≤d时，u（z）=1，否则 u（z）=0。
在笛卡儿坐标系下，模型中的质量守恒方程描述为

∂ρ
∂t + ∇∇ ⋅ ( ρV )=Μ s， （2）

能量守恒方程描述为
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动量守恒方程表述为

ρ ( ∂V
∂t + V ⋅V )= μ2V- p+M s ⋅V+ F， （4）

式中：ρ是密度；κ是热导率；μ是黏度；p是压力；Ms是

质量源；V是合金熔体的流速；F是体积力；u、v、ω是V
在 x、y、z三个方向上的分量；SH是能量方程源项；T是

温度。

  顶面边界条件定义为
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||
|
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= Q l， （5）

其中 Q l 由热对流、热辐射及蒸发损失热组成，可以将

其描述为

Q l = q con + q rad + q eva ， （6）
q con = -h c(T- T 0)， （7）
q rad = -σb ε (T 4 - T 4

0 )， （8）

q eva = - 0.82hvM
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式中：h c 为对流换热系数；σb 为 Stefan-Boltzmann 常数；

ε为发射率；T 0 为环境温度；hv 为蒸发潜热；R g 为气体

常数；T b 为材料的沸点；qcon、qrad、qeva 分别是通过热对

流、热辐射和蒸发损失的热量；M为摩尔质量。蒸发

损失的热量 qeva 是 LPBF 过程中由熔池蒸发引起的热

量损失，与蒸气反冲压力FR=0.54P0 exp é
ë
ê
êê
ê hvM ( )T-T b

R gTT b

ù

û
úúúú

相关［24］。

考虑到在激光加工过程中材料的物理性质会随温

度发生变化，按表 1 所示设定数值模拟计算时使用的

材料的物性参数。

图 2　成形过程及激光扫描策略示意图。（a）LPBF 成形过程示意图；（b）激光扫描策略示意图

Fig. 2　Schematics of forming process and laser scanning strategy.  (a) Schematic of LPBF process; (b) schematic of laser scanning 
strategy
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ë
ê
êê
ê hvM ( )T-T b

R gTT b

ù

û
úúúú

相关［24］。

考虑到在激光加工过程中材料的物理性质会随温

度发生变化，按表 1 所示设定数值模拟计算时使用的

材料的物性参数。

图 2　成形过程及激光扫描策略示意图。（a）LPBF 成形过程示意图；（b）激光扫描策略示意图

Fig. 2　Schematics of forming process and laser scanning strategy.  (a) Schematic of LPBF process; (b) schematic of laser scanning 
strategy
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3　试验结果与讨论

3.1　激光增材制造参数对表面形貌及冶金缺陷的

影响

不 同 激 光 工 艺 参 数 下 LPBF 成 形 Al-4.2Mg-

0.4Sc-0.2Zr 合金试件表面形貌的演化规律如图 3 所

示。可见，激光工艺参数对成形试件表面形貌具有显

著影响。当激光扫描速度较低（为 400 mm/s）时，成形

试件表面形成了大量呈近球形且尺寸在 20 μm 左右的

飞溅。通常情况下，飞溅是由激光能量输入过高导致

熔池不稳定性增加，激光与粉末剧烈作用产生的蒸气

反冲压力使熔池内的小熔滴或未熔粉末颗粒飞溅而

出［25］，落在已成形区域的表面形成的。这表明在该激

光扫描速度下 LPBF 加工工艺因激光能量输入过高而

不稳定。当激光扫描速度增加至 800 mm/s时，成形试

件表面平整连续，无明显的球化现象或飞溅产生，表明

此时的激光工艺参数较为适宜。当激光扫描速度进一

步增加至 1200 mm/s 时，试件表面形成了若干直径在

100 μm 左右的圆形孔隙。这些孔隙的形成与激光扫

描速度增加密切相关。随着激光扫描速度增大，能量

输入降低，熔池内熔体的温度降低并且黏度增大，这不

仅会降低熔池的润湿铺展能力，促使孔隙萌生，还会抑

制由熔池蒸发形成的气体的逸出，导致试件内部孔隙

数量增多［26］。当激光扫描速度较高（为 1600 mm/s）
时，成形试件表面孔隙数量增加且形成条状孔隙。孔

隙数量的增加是由于能量输入进一步降低，而条状孔

隙的形成可能是因为道间结合不充分从而形成了道间

孔隙。可见，当激光扫描速度过高时，成形试件的表面

质量显著降低。

不同激光扫描速度下 LPBF 成形试件内部冶金

缺陷的演化规律如图 4 所示。阿基米德排水法测定

的结果显示：当激光扫描速度为 800 mm/s 时，成形试

件获得了最高的致密度，为 99.5%；当激光扫描速度

较低（为 400 mm/s）时，成形试件截面上可观察到少

图 3　工艺参数对成形试件表面形貌的影响规律

Fig. 3　Influence of process parameters on surface morphology of as-built samples

表 1　数值模拟计算中使用的 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr合金的物性参数［17］

Table 1　Physical property parameters of Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr alloy used in numerical simulation calculatiom[17]

Parameter

Thermal conductivity
Density

Specific heat capacity
Viscosity

Unit

W/（m·K）

kg/m3

J/（g·K）

MPa·s

Value
T=200 ℃

203
2675
0.98

T=400 ℃
212

2635
1.06

T=645 ℃
90

2580
1.16
1.15

T=800 ℃
92

2372
1.17
1.0

量圆形孔隙，此时致密度略低，为 98.9%。这一结果

与表面形貌的演化规律一致。考虑到 400 mm/s 激光

扫描速度下成形的试件表面形成了大量飞溅，认为此

时较低的扫描速度导致能量输入较高，试件内部热量

积累严重。试件内部孔隙可能与 Al、Mg 等低熔点元

素的蒸发有关。当扫描速度进一步增加至 1200 mm/s
和 1600 mm/s 时，试件内部的孔隙数量显著增加，此

时试件的致密度分别降低至 99.1% 和 98.4%。通常

来讲，试件内部孔隙数量的增加与熔体润湿铺展及

气体逸出有关。随着扫描速度增加，激光能量输入

降低，熔体温度降低并且熔体存在时间缩短，导致熔

体润湿铺展能力降低并且气体逸出难度增加。因

此，随着激光扫描速度增大，成形试件内部的冶金缺

陷显著增多。

3.2　激光增材制造参数对熔池传热传质行为及纳米

析出相的作用

为进一步揭示激光工艺参数对 LPBF 成形 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件过程中熔池传热传质行为的

影响机制，本团队对不同激光扫描速度下熔池的熔化

行为开展了数值模拟计算，结果如图 5 所示。由图 5 可

见，随着扫描速度从 400 mm/s 增大至 1600 mm/s，熔
池内的最高温度由 2600 K 降低至 1735 K。因此，随着

激光扫描速度增加，熔池内的能量输入降低。此外，不

同激光工艺参数下的热输入发生了改变，因此，熔池

尺寸也会随之发生改变。当激光扫描速度较低（为

400 mm/s）时，能量输入较高，熔池宽度和深度分别为

209.5 μm 和 79.2 μm；随着激光扫描速度增大，熔池尺寸

逐渐减小；当扫描速度增大至 1600 mm/s时，熔池尺寸

显著降低，熔池宽度和深度分别为 160.5 μm和 35.1 μm。

可见，激光工艺参数的变化对 LPBF 成形稀土改性高

强铝合金的熔池传热行为具有显著影响，这也是不同

参数下试件表面形貌及内部冶金缺陷演变的内在

机制。

为揭示 LPBF 成形 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件的

微观组织结构及纳米析出相分布，在背散射（BSE）模

式下对 800 mm/s 激光扫描速度下成形的试件进行了

界面微结构表征，结果如图 6 所示。图 6（a）所示为试

件截面的低倍 BSE 图像，其中虚线表示熔池边界，其

上方为单个熔池，熔池呈鱼鳞状分布。图 6（b）所示为

单个熔池的放大图像，可见：熔池边界为细化的等轴

晶，晶粒尺寸在 2 μm 左右；熔池中部为柱状晶，长度

在 10 μm 左右。这种独特的熔池晶粒结构与 LPBF 成

形 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 的凝固机制有关。由图 5 可

知，在熔池凝固过程中，熔池中部温度较高而边界区域

温度较低，因此熔池边界区域的 Sc 原子首先与 Al 基
体发生反应，形成原位 Al3（Sc，Zr）析出相，这些析出相

作为基体的形核剂促进了等轴晶的形成。因此，凝固

组织中的熔池边界呈现等轴晶特征。随着凝固过程的

进行，固液界面推进速度加快，抑制了原位析出相的形

成，因此熔池中部形成粗化的柱状晶。熔池中部及边

图 4　工艺参数对成形试件冶金缺陷的影响规律

Fig. 4　Influence of process parameters on metallurgical defects of as-built samples
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量圆形孔隙，此时致密度略低，为 98.9%。这一结果

与表面形貌的演化规律一致。考虑到 400 mm/s 激光

扫描速度下成形的试件表面形成了大量飞溅，认为此

时较低的扫描速度导致能量输入较高，试件内部热量

积累严重。试件内部孔隙可能与 Al、Mg 等低熔点元

素的蒸发有关。当扫描速度进一步增加至 1200 mm/s
和 1600 mm/s 时，试件内部的孔隙数量显著增加，此

时试件的致密度分别降低至 99.1% 和 98.4%。通常

来讲，试件内部孔隙数量的增加与熔体润湿铺展及

气体逸出有关。随着扫描速度增加，激光能量输入

降低，熔体温度降低并且熔体存在时间缩短，导致熔

体润湿铺展能力降低并且气体逸出难度增加。因

此，随着激光扫描速度增大，成形试件内部的冶金缺

陷显著增多。

3.2　激光增材制造参数对熔池传热传质行为及纳米

析出相的作用

为进一步揭示激光工艺参数对 LPBF 成形 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件过程中熔池传热传质行为的

影响机制，本团队对不同激光扫描速度下熔池的熔化

行为开展了数值模拟计算，结果如图 5 所示。由图 5 可

见，随着扫描速度从 400 mm/s 增大至 1600 mm/s，熔
池内的最高温度由 2600 K 降低至 1735 K。因此，随着

激光扫描速度增加，熔池内的能量输入降低。此外，不

同激光工艺参数下的热输入发生了改变，因此，熔池

尺寸也会随之发生改变。当激光扫描速度较低（为

400 mm/s）时，能量输入较高，熔池宽度和深度分别为

209.5 μm 和 79.2 μm；随着激光扫描速度增大，熔池尺寸

逐渐减小；当扫描速度增大至 1600 mm/s时，熔池尺寸

显著降低，熔池宽度和深度分别为 160.5 μm和 35.1 μm。

可见，激光工艺参数的变化对 LPBF 成形稀土改性高

强铝合金的熔池传热行为具有显著影响，这也是不同

参数下试件表面形貌及内部冶金缺陷演变的内在

机制。

为揭示 LPBF 成形 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件的

微观组织结构及纳米析出相分布，在背散射（BSE）模

式下对 800 mm/s 激光扫描速度下成形的试件进行了

界面微结构表征，结果如图 6 所示。图 6（a）所示为试

件截面的低倍 BSE 图像，其中虚线表示熔池边界，其

上方为单个熔池，熔池呈鱼鳞状分布。图 6（b）所示为

单个熔池的放大图像，可见：熔池边界为细化的等轴

晶，晶粒尺寸在 2 μm 左右；熔池中部为柱状晶，长度

在 10 μm 左右。这种独特的熔池晶粒结构与 LPBF 成

形 Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 的凝固机制有关。由图 5 可

知，在熔池凝固过程中，熔池中部温度较高而边界区域

温度较低，因此熔池边界区域的 Sc 原子首先与 Al 基
体发生反应，形成原位 Al3（Sc，Zr）析出相，这些析出相

作为基体的形核剂促进了等轴晶的形成。因此，凝固

组织中的熔池边界呈现等轴晶特征。随着凝固过程的

进行，固液界面推进速度加快，抑制了原位析出相的形

成，因此熔池中部形成粗化的柱状晶。熔池中部及边

图 4　工艺参数对成形试件冶金缺陷的影响规律

Fig. 4　Influence of process parameters on metallurgical defects of as-built samples
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图 5　工艺参数对熔池内传热行为的影响规律。（a）熔池内马兰戈尼流示意图；（b）熔池深度及宽度随扫描速度的变化规律；

（c）~（f）P=300 W 时，不同激光扫描速度下的熔池流速云图；（g）~（j）P=300 W 时，不同激光扫描速度下的熔池温度云图

Fig. 5　Influence of process parameters on heat transfer behavior in the molten pool.  (a) Schematic diagram of Marangoni flow in the 
molten pool; (b) variations of molten pool depth and width with the scanning speed; (c)‒(f) molten pool velocity at different laser 

scanning speeds when P=300 W; (g)‒(j) molten pool temperature at different laser scanning speeds when P=300 W

界的局部放大图像分别如图 6（c）和图 6（d）所示，在放

大图像中可观察到白色析出颗粒，这些沉淀析出相是

Al3（Sc，Zr）颗粒。这是因为 BSE 以原子序数作为图

像衬度进行成像，而 Sc 原子的原子序数显著大于 Al，
因此在 BSE 图像中呈现亮色。这些析出物的尺寸在

200 nm 至 1 μm 之间，并且在柱状晶区域以及熔池边

界的等轴晶区域均有分布。一方面，这些析出相在凝

固过程中作为形核剂首先析出，另一方面，LPBF 成形

随后层的本征热处理也会促进这些析出相的形成和

粗化。

3.3　激光增材制造参数对构件力学性能的影响

图 7 所 示 为 不 同 激 光 加 工 参 数 下 成 形 的 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件经热处理后的室温拉伸性能。

可见，激光工艺参数对成形试件的拉伸性能具有显著

影响。当激光扫描速度为 800 mm/s时，直接成形态试

件的抗拉强度为 372.4 MPa，延伸率为 21.2%；热处理

后，试件获得了更优的抗拉强度和延伸率，分别为

512.4 MPa和 13.3%。当激光扫描速度降低至 400 mm/s
时，热处理态试件的抗拉强度和延伸率分别降低至

462.1 MPa 和 10.2%。可见，随着激光扫描速度降低，

激光能量输入增大，成形试件内部出现了少量冶金缺

陷及飞溅夹杂，导致力学性能降低。当扫描速度增加

至 1200 mm/s 或 1600 mm/s 时，热处理态试件的抗

拉强度及延伸率显著降低，后者的抗拉强度降低至

350.2 MPa，延伸率降低至 2.7%。高扫描速度下力学

性能的降低与能量输入不足有关。由图 3 及图 4 可知

扫描速度增加至 1200 mm/s 或 1600 mm/s 时，熔体润

湿铺展不充分且黏度增大，导致试件内部孔隙等冶金

缺陷显著增多，这些冶金缺陷在力学性能测试过程中

会作为裂纹源促进裂纹萌生，进而导致抗拉强度、延伸

率显著降低。

为进一步表征不同激光工艺参数下成形试件断裂

机制的差异，研究了不同激光扫描速度下成形的 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件在室温下拉伸断裂后的断口

图 6　LPBF 成形稀土改性高强铝合金的典型微观组织。（a）试件侧面的低倍 BSE 图像；（b）单个熔池的 BSE 图像；（c）熔池中部的柱

状晶；（d）熔池边界的等轴晶

Fig. 6　Typical microstructures of LPBF-fabricated rare earth modified high-strength aluminum alloy.  (a) Low magnification BSE 
image of the sample side surface; (b) BSE image of a single molten pool; (c) columnar crystal in the middle of the molten pool; (d) 

equiaxed grains at the boundary of the molten pool

图 7　工艺参数对热处理态试件室温力学性能的影响规律

Fig. 7　Influence of process parameters on mechanical properties 
of heat-treated samples at room temperature
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界的局部放大图像分别如图 6（c）和图 6（d）所示，在放

大图像中可观察到白色析出颗粒，这些沉淀析出相是

Al3（Sc，Zr）颗粒。这是因为 BSE 以原子序数作为图

像衬度进行成像，而 Sc 原子的原子序数显著大于 Al，
因此在 BSE 图像中呈现亮色。这些析出物的尺寸在

200 nm 至 1 μm 之间，并且在柱状晶区域以及熔池边

界的等轴晶区域均有分布。一方面，这些析出相在凝

固过程中作为形核剂首先析出，另一方面，LPBF 成形

随后层的本征热处理也会促进这些析出相的形成和

粗化。

3.3　激光增材制造参数对构件力学性能的影响

图 7 所 示 为 不 同 激 光 加 工 参 数 下 成 形 的 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件经热处理后的室温拉伸性能。

可见，激光工艺参数对成形试件的拉伸性能具有显著

影响。当激光扫描速度为 800 mm/s时，直接成形态试

件的抗拉强度为 372.4 MPa，延伸率为 21.2%；热处理

后，试件获得了更优的抗拉强度和延伸率，分别为

512.4 MPa和 13.3%。当激光扫描速度降低至 400 mm/s
时，热处理态试件的抗拉强度和延伸率分别降低至

462.1 MPa 和 10.2%。可见，随着激光扫描速度降低，

激光能量输入增大，成形试件内部出现了少量冶金缺

陷及飞溅夹杂，导致力学性能降低。当扫描速度增加

至 1200 mm/s 或 1600 mm/s 时，热处理态试件的抗

拉强度及延伸率显著降低，后者的抗拉强度降低至

350.2 MPa，延伸率降低至 2.7%。高扫描速度下力学

性能的降低与能量输入不足有关。由图 3 及图 4 可知

扫描速度增加至 1200 mm/s 或 1600 mm/s 时，熔体润

湿铺展不充分且黏度增大，导致试件内部孔隙等冶金

缺陷显著增多，这些冶金缺陷在力学性能测试过程中

会作为裂纹源促进裂纹萌生，进而导致抗拉强度、延伸

率显著降低。

为进一步表征不同激光工艺参数下成形试件断裂

机制的差异，研究了不同激光扫描速度下成形的 Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr 试件在室温下拉伸断裂后的断口

图 6　LPBF 成形稀土改性高强铝合金的典型微观组织。（a）试件侧面的低倍 BSE 图像；（b）单个熔池的 BSE 图像；（c）熔池中部的柱

状晶；（d）熔池边界的等轴晶

Fig. 6　Typical microstructures of LPBF-fabricated rare earth modified high-strength aluminum alloy.  (a) Low magnification BSE 
image of the sample side surface; (b) BSE image of a single molten pool; (c) columnar crystal in the middle of the molten pool; (d) 

equiaxed grains at the boundary of the molten pool

图 7　工艺参数对热处理态试件室温力学性能的影响规律

Fig. 7　Influence of process parameters on mechanical properties 
of heat-treated samples at room temperature
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形貌，如图 8所示。当激光扫描速度较低（为 400 mm/s
及 800 mm/s）时，断口表面可见尺寸在 5 μm 以内的细

密韧窝，断口上无明显的裂纹及孔隙，表明此时的断裂

机制以韧性断裂为主，成形试件的延伸率可达 13.3%。

当扫描速度增加至 1200 mm/s 或 1600 mm/s 时，成形

试件拉伸断口粗糙且可见大量圆形孔隙，这些孔隙与

成形试件内部的冶金缺陷相对应。试样内部的冶金缺

陷在拉伸过程中会促进裂纹萌生，进而使成形试件发

生脆性断裂。这与室温拉伸结果一致。在高激光扫描

速度下，成形试件的延伸率可降低至 5% 以下。

4　航空领域典型构件的 LPBF 试验

4.1　航空典型件一体化成形验证

激光增材制造过程涉及高速非平衡熔化凝固过程

以及多道多层循环热作用，易使构件在冷却过程中产

生较大的收缩内应力，导致构件出现整体变形、拐角处

开裂等一系列问题。另外，在成形复杂零构件过程中

会涉及悬垂面的成形，因此成形面底部易出现粘粉、挂

渣等缺陷，而成形面也面临粗糙度增大等问题，降低了

复杂构件的成形质量。基于上述工艺优化研究，本团

队选取优化工艺参数（激光功率为 300 W，激光扫描速

度为 800 mm/s）对航空航天领域的两类典型构件开展

了成形试验。

第一类零件是复杂中空式薄壁构件，其尺寸为

491 mm×218 mm×206 mm；第二类零件是复杂整体

式框类构件，其尺寸为 570 mm×80 mm×269 mm。

这两类零件在激光增材制造成形过程中应注意两个问

题，一是中空式薄壁结构在激光循环作用下易引发冷

却收缩变形问题，二是悬垂面易导致表面粗糙、底部粘

粉问题。为避免 LPBF 成形过程中出现上述问题，在

成形过程中，将零件环形中空端垂直于基板摆放并使

其与基板直接接触，加速中空薄壁端在加工过程中的

热量传导，从而避免加工过程中由热积累导致的变形。

同时，在成形过程中采用分段扫描，以降低激光矢量长

度，进而降低内应力的积累。图 9（a）~（b）是 LPBF 成

形的两类复杂高强铝合金构件，成形构件表面光滑，试

件未发生明显的变形及开裂。图 9（c）所示为随炉打

印拉伸试件的应力-应变曲线，该试件的抗拉强度可达

512.3 MPa，延伸率可达 15.2%。这表明所成形复杂构

件具有较优的力学性能。

4.2　典型件表面粗糙度与尺寸精度

对优化工艺参数下成形试件的表面粗糙度及尺寸

精度进行测量，结果如表 2 所示。复杂整体式框类构

件端面及通道口的表面粗糙度分别为 Ra1=6.4 μm 和

Ra2=7.3 μm，长度、宽度及高度三个方向上的尺寸为

345.3 mm/345.6 mm（前者为实际尺寸，后者为设计尺

寸）、153.7 mm/153.6 mm 及 445.6 mm/446.4 mm，误差

率均在 0.1% 以下，尺寸精度可控制在 0.1 mm/100 mm。

针对复杂中空式薄壁构件，其端面及横梁处的表面粗

糙度分别为 Ra1=6.4 μm 及 Ra2=6.3 μm，长度、宽度及

图 8　成形试件的室温拉伸断口形貌

Fig. 8　Tensile fracture morphology of formed samples at room temperature

高度三个方向上的尺寸分别为 269.1 mm/269.3 mm、

80.0 mm/80.0 mm 及 569.7 mm/570.0 mm，误差率均

小于 0.1%，尺寸精度可控制在 0.1 mm/100 mm。综上

可见，基于优化激光工艺参数成形的试件表面具有较

低的粗糙度，且尺寸精度可控制在 0.1 mm/100 mm。

5　结　　论

本团队针对激光增材制造成形轻质高强铝合金所

面临的瓶颈难题开展研究，揭示了激光工艺参数对

LPBF 成形稀土改性铝合金成形质量、微观结构及拉

伸性能的影响机制，并基于优化工艺参数对两类航空

航天领域常用典型构件开展了成形试验，得到如下主

要结论：

1） 激光工艺参数对成形试件表面质量及冶金缺

陷形成具有显著影响。当激光功率为 300 W、扫描速

度为 800 mm/s 时，成形试件的粗糙度最低，致密度为

99.5%。当扫描速度过低时，热输入过量，导致飞溅增

多、孔隙萌生；当扫描速度过大时，能量输入不足，导致

液相铺展能力降低，孔隙数量显著增加。

2） LPBF 成形稀土改性高强铝合金的微观结构呈

等轴晶、柱状晶相间分布的特征，并会在基体内形成纳

米析出相 Al3（Sc，Zr）。对于在优化的加工参数下成

形的试件，其经热处理后的室温抗拉强度可达到

512.4 MPa，延伸率为 13.3%。

图 9　LPBF 成形的典型高强铝合金复杂构件。（a）复杂整体式框类构件；（b）复杂中空式薄壁构件；（c）随炉成形拉伸试件的应力-应

变曲线

Fig.9　LPBF-fabricated typical high-strength aluminum alloy complex components. (a) Complex monolithic frame type component;
(b) complex hollow thin-walled component; (c) stress-strain curves of furnace formed tensile specimens

表 2　典型构件在不同方向上的成形精度指标

Table 2　Forming accuracy indicators of typical components in different directions
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高度三个方向上的尺寸分别为 269.1 mm/269.3 mm、

80.0 mm/80.0 mm 及 569.7 mm/570.0 mm，误差率均

小于 0.1%，尺寸精度可控制在 0.1 mm/100 mm。综上

可见，基于优化激光工艺参数成形的试件表面具有较

低的粗糙度，且尺寸精度可控制在 0.1 mm/100 mm。

5　结　　论

本团队针对激光增材制造成形轻质高强铝合金所

面临的瓶颈难题开展研究，揭示了激光工艺参数对

LPBF 成形稀土改性铝合金成形质量、微观结构及拉

伸性能的影响机制，并基于优化工艺参数对两类航空

航天领域常用典型构件开展了成形试验，得到如下主

要结论：

1） 激光工艺参数对成形试件表面质量及冶金缺

陷形成具有显著影响。当激光功率为 300 W、扫描速

度为 800 mm/s 时，成形试件的粗糙度最低，致密度为

99.5%。当扫描速度过低时，热输入过量，导致飞溅增

多、孔隙萌生；当扫描速度过大时，能量输入不足，导致

液相铺展能力降低，孔隙数量显著增加。

2） LPBF 成形稀土改性高强铝合金的微观结构呈

等轴晶、柱状晶相间分布的特征，并会在基体内形成纳

米析出相 Al3（Sc，Zr）。对于在优化的加工参数下成

形的试件，其经热处理后的室温抗拉强度可达到

512.4 MPa，延伸率为 13.3%。

图 9　LPBF 成形的典型高强铝合金复杂构件。（a）复杂整体式框类构件；（b）复杂中空式薄壁构件；（c）随炉成形拉伸试件的应力-应

变曲线

Fig.9　LPBF-fabricated typical high-strength aluminum alloy complex components. (a) Complex monolithic frame type component;
(b) complex hollow thin-walled component; (c) stress-strain curves of furnace formed tensile specimens

表 2　典型构件在不同方向上的成形精度指标

Table 2　Forming accuracy indicators of typical components in different directions

Component

Complex hollow thin-walled 
component

Complex monolithic frame 
component

Length /mm

345.3/345.6

269.1/269.3

Error rate in 
length /%

0.08

0.07

Width /mm

153.7/153.6

80.0/80.0

Error rate in 
length /%

0.06

0

Height /mm

445.6/446.4

569.7/570.0

Error rate in 
height /%

0.04

0.05
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3） 以稀土改性高强铝合金粉末为原材料，采用优

化激光工艺开展了复杂中空式薄壁构件及复杂整体式

框类构件的 LPBF 一体化成形试验，成形试件表面光

滑，无明显变形及开裂行为，表面粗糙度 Ra≤7.3 μm，

尺寸精度可达 0.1 mm/100 mm。
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Abstract
Objective　 The integrated laser powder bed fusion (LPBF) forming of complex components of lightweight and high-strength 
aluminum alloys provides a new impetus for the development of lightweighting in the aerospace field.  However, the control of the 
forming quality and performance of LPBF-fabricated high-strength aluminum alloys components and their applications still face 
bottleneck problems.  On the one hand, the strengthening mechanism of Al-Si alloys is relatively simple, and the tensile strength of 
LPBF-fabricated Al-Si alloys is usually lower than 400 MPa, which hardly meets the high-performance requirements in the aerospace 
field.  On the other hand, Al-Cu 2xxx alloys and Al-Zn 7xxx alloys, which are often used in conventional processing, can be heat-
treated to achieve a large number of diffusely distributed nano-precipitated phases, providing an effective diffusion strengthening effect 
and realizing excellent mechanical properties in excess of 500 MPa.  However, LPBF is a non-equilibrium melting process with 
cooling rates of up to 105 ‒107 K/s owing to the transient interaction of the high-energy laser beam with the metal powder.  Due to the 
wide solidification interval of 2xxx and 7xxx aluminum alloys, the solid-liquid coexistence time is long, and it is difficult to fill the 
liquid phase in time during the laser fast melting and solidification process.  This easily results in solidification cracks along the grain 
boundaries, which greatly limits the application and development of LPBF forming with high-strength aluminum alloys.  In this work, 
we achieved a densification of 99.5%, a tensile strength of 512.4 MPa, and an elongation of 13.3% for the specimens by optimizing 
the laser process parameters for LPBF forming of Al-Mg alloys modified with rare-earth elements, namely, Sc and traces of Zr.  The 
research results can provide a reference for the integrated LPBF molding of aerospace lightweight components.

Methods　 Atomized prepared Al-4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr alloy powder was used for LPBF process.  First, the samples were 
manufactured using scanning speeds of 400, 800, 1200, and 1600 mm/s, maintaining other parameters consistent.  Then, the 
densification behavior, metallurgical defects, and microstructure of the samples were analyzed using optical microscopy and scanning 
electron microscopy, respectively.  The grain structure and nano-precipitated phases inside the specimens were characterized using 
backscattered scanning electron (BSE) microscopy.  Subsequently, the samples were aging treated at a temperature of 325 °C for 4 h, 
and tensile tests were performed.  Meanwhile, FLUENT was used to carry out the simulation of heat transfer behavior in the molten 
pool of the LPBF-formed rare-earth-modified high-strength aluminum alloy.  Finally, laser additive manufacturing forming tests of 
typical components in the aerospace field were conducted.

Results and Discussions　 After process optimization, the specimens show excellent forming quality and mechanical properties, 
with an optimal densification of 99.5%, tensile strength of 512.4 MPa, and elongation of 13.3%.  The surface smoothness and relative 
density of the samples increase and then decrease with increasing scanning speed, and the samples fabricated using a scanning speed of 
800 mm/s exhibit satisfactory forming quality (Figs. 3 ‒ 4).  BSE images of the microstructure of LPBF-fabricated high strength 
aluminum alloy samples show that the solidification organization presents equiaxial crystal features at the melt pool boundary, whereas 
coarsened columnar crystals are formed in the middle of the molten pool (Fig. 6).  White precipitated particles with sizes ranging from 
200 nm to 1 μm can be observed, and these precipitated phases are Al3(Sc,Zr) particles.  The optimal tensile strength and elongation of 
the specimen, 512.4 MPa and 13.3%, respectively, are obtained using a laser scanning speed of 800 mm/s (Fig. 7).  Metallurgical 
defects (e. g. , porosity) due to improper laser energy input are the main cause of degraded mechanical properties.  Finally, two types of 
aerospace typical parts fabricated using the optimized process parameters of laser power of 300 W and laser scanning speed of 800 mm/s 
exhibit low surface roughness, of no more than 7.3 μm, and high dimensional accuracy, of less than 0.1 mm/100 mm (Table 2).

Conclusions　 In this work, the laser processing parameters for LPBF of rare-earth modified high-strength aluminum alloys Al-
4.2Mg-0.4Sc-0.2Zr are optimized.  Combining experiments and numerical simulations, the influence mechanism of laser scanning 
speed on the surface quality, internal metallurgical defects, heat and mass transfer behavior of the molten pool, and distribution of 
nano-precipitation in the formed specimens is revealed.  When the optimized laser power is 300 W and the laser scanning speed is 
800 mm/s, coupled with a 325 °C/4 h aging heat treatment, the formed specimens show an optimal densification of 99.5%, tensile 
strength of 512.4 MPa, and elongation of 13.3%.  Two types of typical complex components in the aerospace field were manufactured 
using the optimized processing parameters, and the maximum external size of the formed specimens reached 570 mm, with surface 
roughness Ra≤7.3 μm, and dimensional accuracy of less than 0.1 mm/100 mm.

Key words laser technique; additive manufacturing; laser powder bed fusion; high-strength aluminum alloys; process optimization; 
mechanical properties
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