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摘要：TiAl合金室温塑性不佳，传统铸造和锻压工艺难以满足复杂结构部件的加工需求。激光选区熔化技术

（SLM）具有制造周期短、材料利用率高、成形精度优异等特点，被认为适用于航空航天领域复杂零部件的制造。本

研究采用 Ti48Al2Cr2Nb与 4% FeMo60（质量分数）合金粉末混合，制备名义成分为 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe的合

金。采用棋盘式搭接打印策略，同时优化打印参数，成功实现低缺陷率（仅为 0.49%）TiAl合金的 SLM成形。此

外，利用 X射线衍射、扫描电子显微镜等设备探究组织形成原因。进一步通过热处理工艺将打印态合金中大量的

α2 相转变为大量的 γ相，同时将打印过程中未熔化 FeMo60粉末固溶实现固溶强化，合金抗压强度达 770.3 MPa，
提高 30%。本研究为高性能、复杂形状 TiAl合金的制备提供了重要参考。
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Abstract: TiAl alloys exhibit poor room-temperature ductility，which poses a challenge for traditional casting and forging processes

to fulfill the manufacturing demands for complex structural components. Selective laser melting (SLM) technology，renowned for its

short  manufacturing  cycle， high  material  utilization， and  exceptional  forming  accuracy， is  deemed  well-suited  for  fabricating

complex parts  in the aerospace industry.  In this  research，Ti48Al2Cr2Nb alloy powder is  mixed with 4%  (mass fraction) FeMo60

alloy  powder  to  formulate  an  alloy  with  a  nominal  composition  of  Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe.  By  employing  a  chessboard  overlap

scanning  strategy  (which  mitigates  thermal  stress  during  processing)  and  optimizing  printing  parameters，SLM fabrication  of  the

TiAl alloy with a remarkably low defect  rate  (only 0.49%)  is  successfully accomplished.  Moreover， the samples are characterized

using  X-ray  diffraction  and  scanning  electron  microscopy  to  explore  the  underlying  reasons  for  microstructure  formation.

Additionally， a  substantial  portion  of  the  α2  phase  in  the  as-printed  alloy  is  converted  into  the  γ  phase  through  heat  treatment.

Simultaneously， the unmelted FeMo60 powder from the printing process is dissolved，achieving solid solution strengthening. This

phenomenon  leads  to  a  significant  30%  enhancement  in  the  compressive  strength.  This  study  offers  a  crucial  reference  for  the

preparation of high-performance TiAl alloys with complex geometries.
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随着航空航天飞行器的服役环境日趋复杂严

苛，加之航空工业朝着高性能、轻量化的方向持续

迈进，飞行器飞行速度的提升致使其关键构件承受

更显著的温度载荷。这不仅要求材料具有优异的

耐热性，还需要满足轻量化需求以提升有效承载能

力。TiAl合金被认为是 650～1000 ℃ 代替 Ni基高

温合金的最佳材料之一[1-3]。TiAl合金具有优异的

高 温 抗 蠕 变 性 能 和 抗 氧 化 性 ， 且 密 度 仅 约

4.0 g/cm3，已经逐步应用于航空航天、汽车工业等

领域。然而，绝大多数的 TiAl合金存在室温塑性

差，加工难度大，成形困难等问题，采用传统的加工

方法不仅生产周期长、装备成本高，其成形产品的

性能与精度也难以满足工程化应用要求[4-6]。因

此，开发新型成形工艺成为解决 TiAl合金成形难

题、推进其工程化应用的核心技术方向。

激光选区熔化（selective laser melting，SLM）是

一种较为成熟的增材制造技术。相较于其他增材

技术，SLM成形件的尺寸精度和表面质量更高，可

以减少后续机加工步骤，有效缩短加工周期。但该

工艺在成形过程中存在极高的冷却速率和较大的

温度梯度，易产生显著热应力[7-10]，导致 TiAl合金

这类本征脆性材料在加工过程中易出现裂纹、空洞

等缺陷，成形难度较大。目前，国内外关于 SLM成

形 TiAl合金的系统性研究仍较为匮乏，工艺优化

和机理分析亟待深入开展。

Mo作为 β稳定元素，其对 TiAl合金微观组织

和性能的调控作用已受到广泛关注。Kastenhuber
等[11] 通过向 TiAl合金中添加 Mo、C元素，有效提

升了合金的高温抗蠕变性能。Xu等[12] 向 Ti-45Al-
5Nb-0.3Y中加入不同含量的 Mo后发现，随 Mo含

量增加，合金的屈服强度和显微硬度逐渐降低，伸

长率逐渐升高，当 Mo含量超过 1.0%（原子分数，

下同）时，800 ℃ 下的屈服强度显著下降。Chlupová
等 [13] 在 TiAl合金中添加 2% 的 Mo并辅以热处

理，有效降低了合金片层间距，提升了力学性能。

但是，Mo元素具有较高的平衡分配系数 kβ/α，会增

加 β→α相变过程中 β/α相界面的迁移阻力，导致

剩余 β相增多。而剩余 β相后续会有序转变为

B2相，对合金性能产生不利影响。综上，在 TiAl
合金中添加适量 Mo有利于优化组织与增强性能，

但由于 Mo粉末熔点过高，本实验采用 FeMo60中

间合金粉末代替纯Mo粉。

本研究针对激光选区熔化（SLM）成形 TiAl合
金构件存在的技术难题，以 Ti48Al2Cr2Nb合金

（简称 4822合金）为基体材料，混合 4%（质量分

数 ， 下 同 ） 的 FeMo60粉 末 制 备 名 义 成 分 为

Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe的合金。重点研究 SLM
工艺参数与合金微观组织演变、力学性能的关系，

通过热处理改善 SLM成形合金的元素偏聚问题，

系统揭示工艺-组织-性能的调控机制。

 1    实验材料与方法

 1.1    实验材料

选用 Ti48Al2Cr2Nb（原子分数/%）预合金粉末

为原材料，该粉末由北京兴荣源科技有限公司采用

气雾化法制备，颗粒粒径分布为 15～53 μm，为方

便描述，下文简称其为 4822。其化学成分（质量分

数/%）如表 1所示。图 1为 Ti48Al2Cr2Nb合金粉

末的表面形貌，由图 1（a）可知，4822粉末颗粒主要

为球形或近球形，部分大颗粒表面黏附着小尺寸的

卫星球。

 

表 1    Ti48Al2Cr2Nb 合金粉末化学成分（质量分数/%）
Table 1    Chemical compositions of Ti48Al2Cr2Nb alloy

powders (mass fraction/%)

Ti Al Nb Cr O N

Bal. 33.48 4.62 2.70 0.119 0.027

 

20 μm20 μm 20 μm20 μm

(a) (b)

 

图 1    预合金粉末形貌图　（a）Ti48Al2Cr2Nb；（b）FeMo60
Fig. 1    Morphology of pre-alloyed powders　(a) Ti48Al2Cr2Nb；(b) FeMo60
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基板为 Ti-6Al-4V（TC4）合金，尺寸为 65 mm×
65 mm×25 mm。SLM成形前，需对基板进行预处

理：先用打磨机去除基板表面氧化层，再用丙酮溶

液擦拭以清除油污，最后吹干备用。同时，为去除

合金粉末表面水蒸气、改善粉末流动性、减少沉积

层气孔，需在 120 ℃ 干燥 2 h后备用。打印粉末 4822
与 4%FeMo60需进行 40 min机械混合，合金粉末

最终名义成分如表 2所示。
  

表 2    待打印粉末材料名义化学成分（原子分数/%）
Table 2    Chemical composition of the powder material to be

printed (atom fraction/%)

Ti Al Cr Nb Mo Fe

Bal. 46.63 3.48 1.10 0.98 1.12
 

 1.2    实验方法

选用 BLT-S210型选择性激光熔化成形设备制

备试件。SLM成形过程处于氩气保护气氛中，氧含

量控制在 10−4 以下，以避免氧气侵入导致 TiAl合

金延展性降低。采用 Materialise Magics软件构建

打印试样三维模型，试样大小为 7 mm×7 mm×5 mm
的立方体。采用线切割设备将打印成形的样品从

基板上分离。采用不同粒度的砂纸依次对样品研

磨，再利用 SiO2 抛光膏将表面机械抛光直至呈镜

面效果。使用 Keller试剂（HF∶HNO3∶H2O=2∶3∶10，
t=5～6 s）腐蚀试样，腐蚀后的试样用酒精溶液清洗

干净后吹干备用。本实验分别采用 Zeiss场发射扫

描 电 镜 Merlin  Compact和 台 式 扫 描 电 镜

TM4000两种不同型号的扫描电镜对原材料粉末和

打印态合金的组织进行表征。采用 HVS-1000型维

氏硬度计检测显微硬度，测量偏差为 3%～5%，

加载载荷为 200 g，保压时间为 10 s，每个试样至少

检测 10个点，取其平均值作为最终硬度值。压缩

性能测试采用（力试）微机控制电子万能试验机

LD26，测试试样为直径 4 mm、高 6 mm的圆柱，采

用线切割工艺从打印态和热处理态合金中切割，切

割方案如图 2所示。
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图 2    压缩试样尺寸（a）及线切割方案（b）
Fig. 2    Compressive specimen dimensions (a) and wire cutting scheme (b)

 

本研究采用棋盘搭接式扫描策略（图 3），该策

略可降低成形过程中的热应力[14]，且在试样尺寸较

大、形状复杂时能提供更均匀的温度场[15]。同时，

棋盘间的搭接可减少合金内部未熔合缺陷，但也会

在一定程度上增加热应力。扫描过程中，将填充方

向相同的棋盘分为一组，先扫描一组再扫描另一

组，且两组激光路径呈 180°旋转。

在 SLM成形过程中激光重熔面积是影响热应

力大小的关键因素之一，而激光束路径间距

（H/μm）和棋盘搭接间距（Hhatch/μm）直接决定试样

表面重熔面积。因此，实验采用单因素变量法，分

别研究路径间距和棋盘搭接间距对 SLM成形

TiAl合金宏观成形性和内部微观缺陷的影响，具体

参数如表 3和表 4所示。

采用高温退火+时效热处理工艺对打印态

Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金进行组织及力学性能

调控，根据 Li等[16] 的研究成果，确定热处理工艺

为：以 6 ℃/min的速率升温至 1200 ℃，保温 1 h，随
后以 5 ℃/min的速率降温度至 950 ℃，保温 6 h，随

 

Chessboard

hatch spacing

Hatch spacing

 

图 3    棋盘搭接式扫描策略示意图

Fig. 3    Chessboard overlapping scanning strategy
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后随炉冷却至室温，热处理工艺曲线如图 4所示。
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图 4    热处理工艺曲线
Fig. 4    Heat treatment process curve

 

 2    结果与分析

 2.1    路径间距对 SLM 打印 TiAl 合金成形性及内

部缺陷影响

通过改变激光束路径间距可实现试样表面的

部分重熔，从而消除未熔化缺陷。由图 5（a）～（e）
可知，不同路径间距下的合金样品均未出现翘曲变

形，成形完整性良好，且路径间距对成形性的影响

不显著。从微观组织来看（图 5（f）、（g）），当路径

间距为 40 μm和 50 μm时，合金内部几乎无未熔化

粉末导致的孔洞等缺陷，仅存在少量裂纹，表面该

参数下合金粉末吸收能量充足、可完全熔化。经

Adobe Photoshop统计，此时合金内部缺陷面积比

例分别为 0.63% 和 0.51%。当路径间距增大至

60～80 μm时，合金内部缺陷面积比例逐渐升高，

其中路径间距为 80 μm时缺陷面积比例高达 3.44%
（图 5（h）～（j））。由于实验设备光斑直径仅为

60 μm，当路径间距超过 60 μm时，部分区域无法被

激光直接加热，只能依靠吸收周围熔池的热量传导

熔化，导致该区域温度难以达到粉末熔点，进而产

生孔洞和裂纹。从图 5（k）可以看出，不同路径间

距下合金硬度值差异较小，但缺陷面积比例随路径

间距增大几乎呈指数级增长。综合考虑，后续实验

将路径间距固定为 50 μm。

 2.2    棋盘搭接间距对 SLM 打印 TiAl 合金成形性

及内部缺陷影响

调整棋盘搭接间距可增大单一打印层的重熔

区域面积，从而减少内部裂纹缺陷，但重熔面积增

大会导致热应力升高，易引发试样翘曲变形，因此

需进一步确定最优棋盘搭接间距。

由图 6（a）～（e）的宏观形貌与图 6（f）～（j）的
微观组织可知：当棋盘搭接间距为 80 μm时，合金

不仅成形完整性优异，内部缺陷面积比例也最低，

仅为 0.49%；随着间距减小，重熔区域不足导致粉

末未完全熔化，合金内部孔洞增多，缺陷比例升至

1.02%。硬度测试结果（图 6（k））显示：随棋盘搭接

 

表 3    路径间距为变量条件下实验参数
Table 3    Experimental parameters under different hatch spacing

Scanning speed，
V/(mm·s−1)

Laser power，
P/W

Chessboard area，
S/mm2

Hatch spacing，
H/μm

Layer thickness，
D/μm

Chessboard hatch
spacing，Hhatch/μm

1200 100 0.7×0.7 40 50 70

1200 100 0.7×0.7 50 50 70

1200 100 0.7×0.7 60 50 70

1200 100 0.7×0.7 70 50 70

1200 100 0.7×0.7 80 50 70

 

表 4    棋盘搭接间距为变量条件下实验参数
Table 4    Experimental parameters under different chessboard hatch spacing

Scanning speed，
V/(mm·s−1)

Laser power，
P/W

Chessboard area，
S/mm2

Hatch spacing，
H/μm

Layer thickness，
D/μm

Chessboard hatch
spacing，Hhatch/μm

1200 100 0.7×0.7 50 40   60

1200 100 0.7×0.7 50 40   70

1200 100 0.7×0.7 50 40   80

1200 100 0.7×0.7 50 40   90

1200 100 0.7×0.7 50 40 100
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间距从 60 μm增至 100 μm，合金表面硬度先升高

后降低，在 80 μm时达到峰值（503.3HV）。综上，

棋盘搭接间距的最优值为 80 μm，该参数下合金兼

具良好成形性、低缺陷率与优异硬度性能。

 2.3    热处理打印态 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe 合金

基于上述实验，确定 SLM最终工艺参数选为：

激光功率 P=100 W，扫描速度 V=1200 mm/s，路径

间距 H=50 μm，铺粉层厚 D=40 μm，棋盘面积 S=
0.7 mm×0.7 mm，棋盘搭接间距 Hhatch=80 μm。由

图 7（a）、（b）可知，打印态合金微观组织中存在明

显的白色团簇，且该团簇在不同打印参数下均稳定

存在。

为进一步确定该白色团簇的成分，对打印态合

金进行 EDS分析，结果显示，白色团簇中几乎不存

在 Ti、Al元素，而 Fe、Mo元素含量显著偏高（图 7
（c）～（h））。表明该团簇为打印过程中未熔化的

FeMo60粉末即现有打印参数无法使 FeMo60粉末

完全熔化。对打印态合金进行热处理后（图 8（a））
其微观组织呈现出三种不同衬度的物相，表明热处

理工艺有效调控了合金内部的相组成。EDS分析

（图 8（b）～（g））显示，合金内部未出现 Fe、Mo元

素局部聚集现象，白色 FeMo60团簇消失，说明热

处理使未熔化的 FeMo60粉末成功固溶于合金组

织之中。

 2.4    不同状态下 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe 合金的

室温压缩性能及硬度

图 9为热处理前后 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合

金的力学性能对比图。如图 9（a）所示，打印态合

金的抗压强度为 595.6 MPa，经高温退火+时效热处

理后合金抗压强度提升至 770.3 MPa，较打印态提

升 30%，同时合金的塑性也有一定提升。除此之

外，热处理态合金表面硬度较打印态下降约 67%。

这表明高温退火+时效工艺可有效改善合金的压缩

力学性能，但对硬度无益。

图 10为本研究 SLM成形的 Ti47Al3.5Cr1Nb1
Mo1Fe合金与其他加工方式成形 TiAl合金和

SLM成形其他成分 TiAl合金硬度[17-19] 对比结果。

可见，本研究 SLM成形的 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe
合金显微硬度高达 503.3HV，显著高于电子束选区

熔化成形、等离子熔化成形等工艺所成形的

Ti48Al2Cr2Nb合金，以及同样工艺下其他成分 TiAl
合金的硬度。其机理将在 2.7节进行详细分析。

 2.5    打印态合金的凝固组织演变机制

通过 COMSOL软件对 SLM成形 Ti47Al3.5Cr1
Nb1Mo1Fe合金的温度场进行数值模拟，结果如

图 11所示。图中曲线为不同路径间距下，SLM单
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图 5    不同路径间距下合金内部缺陷比例及硬度　（a）～（e）试样宏观形貌；（f）～（j）合金微观 SEM图；
（k）合金硬度及内部缺陷面积比例随路径间距变化曲线

Fig. 5    Formability， microstructure and properties of samples at different hatch spacing 　(a)-(e) macroscopic morphology of the
specimens；(f)-(j) SEM images of the alloy；(k) variation of alloy hardness and area fraction of defects with different hatch spacing

34 航　空　材　料　学　报 第 46 卷



 

500 μm500 μm 500 μm500 μm

500 μm500 μm 500 μm500 μm

500 μm500 μm

90 μm 100 μm
(a) (b) (c) (d) (e)

60 μm 70 μm 80 μm60 μm 70 μm 80 μm 90 μm 100 μm

60
 μ

m
90

 μ
m

70
 μ

m

80
 μ

m

10
0 

μm

600 2.0

1.6

1.2

0.8

0.4

0

480

360

240

120

0
60 70 80

Chessboard hatch distances/μm
90 100

H
V

A
re

a
 f
ra

c
ti
o
n
 o

f 
d
e
fe

c
ts

/%Vickers hardness
Area fraction of defects(k)

(f) (g)

(i) (j)

(h)

Incomplete
fusion

Incomplete
fusion

 

图 6    不同棋盘搭接间距下试样的成形性及组织和力学性能　（a）～（e）不同棋盘搭接间距下试样的宏观形貌；
（f）～（j）不同棋盘搭接间距下合金微观 SEM图；（k）不同棋盘搭接间距下合金硬度及内部缺陷面积比例

Fig. 6    Formability， microstructure and properties of samples at different chessboard hatch spacing 　(a)-(e) macroscopic morpho-
logy of the specimens under different chessboard hatch spacing；(f)-(j) SEM images of the alloy under different chessboard hatch

spacing；(k) hardness of alloys and area proportion of defects under different chessboard hatch spacing
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图 7    Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金打印态微观组织及成分分布　（a）打印态合金 SEM图；
（b）打印态合金局部放大图；（c）～（h）打印态合金 EDS图

Fig. 7    Microstructure and composition distribution of as-printed Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe alloy 　(a) SEM image of
as-printed alloy；(b) magnified view of local area of as-printed alloy；(c)-(h) EDS of as-printed alloy
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图 8    热处理对 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金组织成分影响　（a）热处理态合金 SEM图；（b）热处理态合金 EDS表征图谱

Fig. 8    Effect of heat treatment on microstructure and composition of Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe alloy
(a) SEM image of heat-treated alloy；(b) EDS of heat-treated alloy
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层打印过程中合金温度场随时间的变化情况。熔

池存在时间以超过 TiAl合金固相线温度的时间总

和计算，当路径间距为 40 μm时，熔池存在时间最

长仅为 0.6 ms；而 FeMo60粉末熔点相对较高，短

时间内难以完全熔化并均匀扩散。因此，打印态合

金中会出现较多未熔化的 FeMo60白色团簇。

为进一步确认打印态合金的相组成，对其进行

XRD表征（图 12）。经过 Jade6.5软件分析并与标

准 PDF卡片比对可知，打印合金主要由 α2 相（占比

约为 83.3%）和 γ相（占比约 16.7%）组成。

由于在合金设计时未充分考虑 Al元素在

SLM过程中的挥发及烧损，打印后合金实际成分

与设计成分存在偏差。采用电感耦合等离子体

（ICP）测量打印后合金的元素含量（表 5），结果显

示 Al元素实际含量为 43.90%（原子分数，下同），

较设计成分降低约 3%，导致合金凝固路径由亚包

晶凝固（Al含量 45%～47.3%）转变为完全 β凝固

（Al含量 42%～45%）。

图 13为打印态合金大量 α2 相形成示意图。

结合 TiAl合金二元凝固相图（图 13（a） [20]）与

TTT曲线（图 13（b） [21]）可知：考虑到 Fe、Mo等

β稳定元素的添加扩大了凝固相图中 β相区，且

Al元素的小部分烧损使合金遵循完全 β凝固路径；

与铸造工艺相比，SLM成形的冷却速率高达 106 K/s
（图 13（c）[18]），在快速冷却条件下，β+α两相区中
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图 9    热处理对 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金力学性能影响　（a）打印态和热处理态合金压缩曲线；
（b）打印态和热处理态合金抗压强度及硬度对比图

Fig. 9    Effect of heat treatment on mechanical properties of Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe　 (a) compression curves of as-printed and
heat-treated alloys；(b) comparison of compressive strength and hardness of as-printed and heat-treated alloys
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图 10    本实验合金与其他实验合金硬度对比图[17-19]

Fig. 10    Comparison the hardness of alloy in this work with
other alloys[17-19]
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图 11    不同路径间距下合金表面温度随时间变化曲线
Fig.11Alloy surface temperature variation curves with time

under different hatch distance
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图 12    打印态合金 XRD图谱

Fig. 12    X-ray diffraction of as-printed alloy
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的 β→β+α相分离难以发生，β直接通过块状相变

转变为 α晶粒（图 13（d））。
之外，共析反应 α→α2+γ对冷却速率非常敏

感[22]，过快的冷却速率会显著抑制该反应，导致

γ相含量降低；而 α相无需较高过冷度即可发生有

序转变，形成室温下的 α2 相。同时，Vujic等[23] 的

研究表明，高速凝固会使 TiAl合金二元相图中

γ相区向高 Al含量方向迁移（从平衡态（49%～

56%（原子分数，下同）扩展到亚稳态 55%～62%），

进一步促进 α2（Ti3Al）的形成。另外，SLM成形的

低能量密度导致单层打印后难以达到 α相区，后续

打印层的热输入无法引发相变，最后使室温组织中

保留大量亚稳 α2 相。

 2.6    热处理态合金的组织演变机制

为进一步探究热处理态合金中三种不同衬度

物相的组成，对其进行 EDS线扫描（图 14）。由

图 14（c）可知，从灰色衬度区到白色衬度区，Cr、
Fe两种 β稳定元素含量显著提升，表明该区域固溶

了大量 β稳定元素，可推断白色区为 B2相；灰色衬

度区域中 Al元素含量低于 Ti元素，可推断灰色区

为 α2 相；从白色衬度区到黑色衬度区，Cr、Fe元素

含量下降而 Al元素含量略有提升，判定黑色区为

γ相。

XRD表征结果（图 15）进一步证实，热处理态

合金由 α2（9.4%） 、 γ（79.2%）和 B2（11.4%）相组

成。与打印态合金相比，α2 相含量显著降低，γ相
含量大幅增加，同时出现 B2相，这与 EDS线扫描

一致。

打印态合金存在明显成分偏析，Al分布不均

匀，不同区域含量在 35%～43%（原子分数）之间

（图 16）。结合 TiAl合金相图可知，当固溶温度为

1200 ℃ 时，Al含量低于 43% 的区域进入 β相区，

Cr、Mo、Nb等元素扩散并固溶于 β相中；而 Al含
量高于 43% 的区域进入 α+γ相区，形成大量 γ相；

随炉冷却过程会发生 α→α2+γ和 β→B2相转变；

950 ℃ 时效 6 h，发生 α2→γ变化，最终使热处理态

合金中形成大量 γ相，α2 和 B2相含量相对较低。

热处理组织演变机理图见图 17。Gao等[24] 研究

 

表 5    打印后合金实际成分（原子分数/%）
Table 5    Chemical composition of the real as-printed alloy

(atom fraction/%)

Ti Al Cr Nb Mo Fe

Bal. 43.90 1.97 1.92 0.64 1.04
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图 13    TiAl合金凝固过程组织形成　（a）TiAl合金二元凝固相图[20]；（b）TiAl合金 TTT曲线图[21]；（c）SLM成形打印过程
中单层温度随时间变化图[18]；（d）铸态、打印态合金凝固过程中相转变示意图

Fig. 13    Microstructure formation of TiAl alloy during solidification　(a) TiAl binary phase diagram[20]；(b) time-temperature-
transformation (TTT) diagram[21]；(c) single-layer temperature variation with time during SLM printing process[18]；

(d) schematic diagram of phase transformation during solidification of casting and as-printed alloys
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950 ℃ 时效热处理也出现 α2→γ的转变，最终合金

存在大量 γ相。

 2.7    组织对力学性能的影响

打印态合金以 α2 相（83.3%）为主，γ相（16.7%）

为辅，而 TiAl合金中各相硬度排序为 B2相 >
α2 相>γ相[25-26]，大量 α2 相存在使打印态合金具有

较高的硬度；但 α2 相脆性较大，且合金内部存在缺

陷，导致其压缩性能与室温塑性无法满足使用

要求。

热处理后，合金相组成发生较大转化，一方面

FeMo60粉末扩散并固溶于合金中，Fe、Mo元素占

据 Ti/Al原子的位置，引起晶格畸变，实现固溶强

化；另一方面均匀分布的 B2相（硬质相）可阻碍裂

纹扩展、促使裂纹偏转，消耗裂纹扩展能量，提升合

金的抗压强度。此外，γ相较 α2 相具有更高的塑

性 [27-28]，热处理后 γ相使合金塑性得到改善，但

γ相硬度较低，导致整体硬度下降。

 3    结论

（1）采用棋盘搭接式打印策略可有效降低

SLM成形过程中的热应力，结合工艺优化确

定最优参数为：激光功率 P=100 W，扫描速度

V=1200 mm/s，铺粉层厚 D=40 μm，面积 0.7 mm×
0.7 mm，路径间距 H=50 μm，棋盘重叠距离 Hhatch=
80 μm。

（2）打印态合金由 83.3% 的 α2 相和 16.7% 的

γ相组成，SLM成形过程的快速冷却使 β相直接转

化为大量 α相，进而有序化为脆硬的 α2 相，虽提升

合金硬度，但也增加打印过程开裂风险。

（3）经过 1200 ℃， 1 h+950 ℃， 6 h热处理后
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图 14    热处理态 Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金 EDS表征　（a）热处理态合金 SEM图；（b）局部放大图；（c）EDS线扫描曲线

Fig. 14    EDS characterization of Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe alloy in the heat-treated state　 (a) SEM image of heat-treated alloy；
(b) magnified view of local area of heat-treated alloy；(c) EDS line scan curves
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图 15    热处理态合金 XRD图谱

Fig. 15    X-ray diffraction of heat-treated alloys
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图 16    打印态合金组织不同位置元素含量　（a）位置；（b）元素含量

Fig. 16    As-printed alloy microstructure elemental composition at different positions　(a) location；(b) element content
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Ti47Al3.5Cr1Nb1Mo1Fe合金，α2 相含量从 83.3%
降至 9.4%，γ相含量从 16.7% 升至 79.2%，同时形

成 11.4% 的 B2相。

（4）热处理使未熔化的 FeMo60粉末完全固

溶，实现固溶强化；且 γ相含量增加改善了合

金塑性，最终使抗压强度从 595.6 MPa提升至

770.3 MPa，增幅达 30%。 
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图 17    热处理态合金组织形成机理图

Fig. 17    Formation mechanism of heat-treated alloy microstructure
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