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激光选区熔化成形原位自生TiB2/Al-Si复合材料的
微观组织和力学性能

章敏立, 吴一*, 廉清, 张暘, 李险峰, 王浩伟
(上海交通大学 材料科学与工程学院,上海200240)

摘 要: 利用激光选区熔化(SLM)技术制备了原位自生TiB2 纳米陶瓷颗粒增强 Al-Si基复合材料,并对成

形后的TiB2/Al-Si复合材料进行不同的热处理。通过XRD物相分析、SEM 微观组织观察、电子背散射衍射

(EBSD)、EDS元素扫描分析和力学拉伸试验等对TiB2/Al-Si复合材料的微观组织进行观察和力学性能测试。

研究表明,在原位自生TiB2 纳米陶瓷颗粒和SLM 快速凝固特性的共同作用下,SLM 成形的原位自生 TiB2/

Al-Si复合材料具有超细晶结构,平均晶粒尺寸为1.1μm;TiB2/Al-Si复合材料的力学性能优异,屈服强度为

262MPa,抗拉强度为435MPa,延伸率为11.88%。对比经不同热处理的 TiB2/Al-Si复合材料,直接时效

处理(150℃/12h)的TiB2/Al-Si复合材料性能最优,抗拉强度达到488MPa,提高了53MPa,延伸率降低

至7.2%。
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Microstructuresandmechanicalpropertiesofin-situTiB2/Al-Si
compositefabricatedbyselectivelasermelting

ZHANGMinli,WUYi*,LIANQing,ZHANGYang,LIXianfeng,WANGHaowei
(SchoolofMaterialsScienceandEngineering,ShanghaiJiaoTongUniversity,Shanghai200240,China)

Abstract: TiB2/Al-Sicompositesampleswereproducedbyselectivelasermelting(SLM),followingbydifferent
heattreatments.Themicrostructuresandmechanicalpropertiesofin-situTiB2/Al-Sicompositesbeforeandafter
differentheattreatmentswereanalyzedbyXRD,SEM,electronback-scattereddiffraction(EBSD),EDSandtensile
tests.Theresultsindicatethattheas-preparedSLMTiB2/Al-Sicompositeshaveultra-finemicrostructuresandhigh
mechanicalpropertiesduetothehighcoolingrateofSLMandtheexistenceofnanoTiB2particles.Theaverage

grainsizeis1.1μm,andTiB2/Al-Sicompositesshowhighyieldstrengthof262MPa,hightensilestrengthof
435MPaandexcellentelongationof11.88%.FortheTiB2/Al-Sicompositesafterdifferentheattreatments,the
mechanicalpropertiesreachitsbestafterthedirectartificialaging(150℃/12h).ThetensilestrengthoftheTiB2/

Al-Sicompositesreaches488MPawhichincreasesby53MPa,andtheelongationdecreasesto7.2%.
Keywords: selectivelasermelting (SLM);in-situTiB2;Al-Si;composites;heattreatment;microstructure;

mechanicalproperties

  近年来,激光增材制造技术飞速发展,其成形

原理是利用计算机将零件的三维模型(CAD)分层

剖分,采用高功率密度的激光束逐点、逐线、逐面

地增加材料,从而形成三维复杂结构零件[1-2]。目

前金属激光增材制造技术主要有激光选择性烧结

(SLS)、激 光 立 体 成 形(LSF)和 激 光 选 区 熔 化



 

 

(SLM)。SLM技术为研究热点,该方法可直接熔

化金属粉末,制造的零件致密度接近100%,且具

有较高尺寸精度和较好表面粗糙度[3]。此外,SLM
成形过程冷却速度极快,达到103~105℃/s,因此

成形材料晶粒细小、力学性能优良[4-6]。基于以上

特点,SLM技术弥补了传统制备工艺的不足,可为

航空航天、国防军工等领域中结构复杂和精度要求

高的关键零件提供优质的力学性能保证。
铝合金具有密度低、比强度高、导电、导热、

耐腐蚀性好等优点,但由于铝材激光吸收率低(小
于9%)、热导率大(217.7W/(m·K))、易氧化等

特性使其SLM成形的零件易存在氧化物夹杂、孔

洞等缺陷[7-9]。国内外对于铝合金SLM 研究多集

中于 Al-Si合 金[10-12],少 量 研 究 涉 及 Al-Cu合

金[13-14],针对复合材料SLM的研究鲜有报道。目

前的研究表明,SLM Al-Si系合金抗拉强度可达

360MPa以上,但由于存在氧化物夹杂、孔洞等

缺陷,影响了材料的塑性,延伸率仅为5%左右,
远 低 于 锻 件 水 平,阻 碍 其 在 工 业 领 域 的

应用[15-17]。
铝合金中原位自生第二相增强体(如纳米陶瓷

TiB2 颗粒)有助于其SLM成形。因为TiB2 的激光

吸 收 率 约 为 80%, 且 热 导 率 低, 仅 为

25W/(m·K)[18],所以可大大提高材料的激光吸

收率[4]。同时可改善材料成形过程中的热量分布,
优化材料的组织结构,从而提高材料的力学性能。
将性能优异的原位自生TiB2 颗粒增强Al基复合材

料与先进的激光增材制造技术相结合,对于推动航

空航天事业的发展具有重大意义。
本研究通过SLM 技术制备了原位自生 TiB2

纳米陶瓷颗粒增强 Al-7Si-0.5Mg-Cu基复合材料,
并对成形后的TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料进

行了不同的热处理,在此基础上对 TiB2/Al-7Si-
0.5Mg-Cu复合材料的微观组织演变、力学性能变

化和热处理工艺进行了研究分析。

1 实验材料及方法

Al-Si合金铸造性能良好,适合SLM 的研究。
本研究采用混合盐法制备铸态的原位自生 TiB2/

Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料,其中TiB2 颗粒的质量

分数 为 2.5wt%,实 验 材 料 为 高 纯 度 K2TiF6、

KBF4、Al-50Cu、工业纯Al、工业纯 Mg等。制备

所得铸态原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材

料经由N2 保护的真空气雾化技术转化为SLM 用

粉末,筛选粉体粒径分布为15~53μm的粉体。粉

体的化学成分由电感耦合等离子体发射光谱仪

(ICP)分析测得,结果如表1所示。

表1 原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料

粉末化学成分(质量分数,wt%)

Table1 Chemicalcompositionofin-situTiB2/

Al-7Si-0.5Mg-Cucompositepowder(massfraction,wt%)

Element Mg Cu Ti B Si Al
SLMpowder 0.44 0.76 1.71 0.77 6.94 Bal.
Note:SLM—Selectivelasermelting.

采用德国EOS公司生产的 M290金属选择性

激光熔化3D打印机,在 Ar保护下进行打印。激

光功率为300W,扫描速度为1000mm/s,熔道间

距为0.19mm,层厚为30μm。打印成形的TiB2/

Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料样品如图1所示。对

打印成形的拉伸片和块体进行不同的热处理,分

别是T6热处理(固溶450℃/2h+淬火+人工时

效180℃/12h)和 直 接 人 工 时 效 处 理(150℃/

12h)。
采用配有电子背散射衍射(EBSD)和EDS元素

扫描分析的SEM(Tescan,FERA3XMU/XMH)
对材料的微观组织进行表征。SEM 所需样品的制

备过 程:经 由 400、800、1200、2500 号 砂 纸 及

5μm、1.5μm、0.5μm 抛光液研磨抛光后,用

Keller试剂(1vol%HF+1.5vol%HCl+2.5vol%
HNO3+95vol%H2O)腐蚀若干秒。室温拉伸试样

尺寸如图2所示,由SLM 直接打印成形,使用的

室温拉伸仪器为Zwick/RoellZ100100kN 万能试

验机,由应变模式控制,速率为1×10-4s-1。

图1 激光选区熔化(SLM)成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu
复合材料试样

Fig.1 Specimensofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucomposite

fabricatedbySLM
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图2 片状室温拉伸试样尺寸

Fig.2 Sizeofroomtemperaturetensiletestspecimens
 

2 结果与讨论

2.1 SLM 成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu微

观组织及力学性能

2.1.1 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu物相

图3为原位自生 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合

材料铸态、粉末和SLM成形样品的XRD图谱。可

知,铸态复合材料中TiB2 相和Si相的峰明显强于

粉末和SLM试样,说明铸态材料中TiB2 和Si发

生团聚,而SLM 成形的复合材料中TiB2 和Si相

呈现新的存在形式,弥散地分布在基体中。

图4 原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料微观组织形貌及EDS元素扫描分析(铸态、SLM)

Fig.4 MicrostructureandEDSmapofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucomposite(Cast,SLM) 

2.1.2 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu微观组织

图4为铸态和SLM 成形原位自生 TiB2/Al-
7Si-0.5Mg-Cu复合材料微观组织形貌及Ti、Si元

素分布。可以看出,铸态的TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu
复合材料中TiB2 颗粒与Si元素的团聚现象十分明

显,出现大于20μm的大块团聚;而SLM 成形的

TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料中,Si元素未出

图3 原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料

(铸态、粉末、SLM)XRD图谱

Fig.3 XRDpatternsofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu

composite(Cast,powder,SLM)
 

现聚集现象,也未以粒状或针状的形式出现在 Al
基体上,而是呈现细小的网格状均匀分布(如图4
(b)所示),TiB2 颗粒宏观上也弥散地分布在基体

中,只存在少量团簇。Si元素的分布状态反映出在

SLM快速凝固的作用下,合金元素在基体中分布

均匀,呈现出过饱和状态。同时TiB2 增强相与Al
基体存在良好的共格关系[19],颗粒与基体界面干

净[20],而且增强相的尺寸为纳米级,对其弥散均匀

分布起到很好的弥散强化作用,有助于提高TiB2/

Al-Si复合材料的力学性能。

2.1.3 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu晶粒尺寸

图5(a)是高倍下SLM 原位自生TiB2/Al-7Si-
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图5 SLM成形的原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu
复合材料的微观组织

Fig.5 Microstructuresofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu

compositefabricatedbySLM
 

0.5Mg-Cu复合材料的微观组织。可以看出,TiB2/

Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料微观组织出现明显的粗

晶区和细晶区,且交替出现。粗晶区、细晶区的出

现与该区域的凝固过程有关,激光束扫过铺粉区,
粉末熔化形成熔池,由于凝固过程时间短、速度

快,从而形成细小的等轴晶,在熔道交叠的区域,
激光重复扫过,热量积累,使晶粒进一步长大,形

成粗晶区。
图5(b)是TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料晶

粒尺寸的EBSD图像。经Channel5软件处理统

计,图中不同的颜色代表该像素点在欧拉空间的取

向,黑色线条代表取向差大于15°的大角度晶界,
即通常所认为的晶界。从统计结果可知,晶粒为细

小的 等 轴 晶,平 均 晶 粒 尺 寸 为 1.1μm,且 有

50.6%的晶粒为超细晶(晶粒尺寸小于1μm的晶

粒)。与铸态TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料平均

晶粒尺寸20μm相比,SLM 成形的 TiB2/Al-7Si-

0.5Mg-Cu复合材料晶粒细化更显著。这是由于

SLM的冷却速度远高于铸态,冷却速度越大,临界

形核半径越小,形核几率越大,形核数量也就越

多,从而形成细小的等轴晶。此外,TiB2 颗粒在成

形过程中起钉扎作用,削弱热量积累对晶粒长大造

成的影响,起到细化晶粒的效果。

2.1.4 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu力学性能

表2为铸态和SLM 成形原位自生 TiB2/Al-
7Si-0.5Mg-Cu复合材料的室温拉伸力学性能。可

以看出,SLM 成形的TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合

材料各项力学性能指标均优于铸态。铸造样品的抗

拉强度为279MPa,而SLM 成形样品的抗拉强度

达到435MPa,屈服强度为262MPa,且其延伸率

可达11.88%,远高于铸态的4.20%。SLM 成形

材料优异的力学性能与细晶强化、弥散强化和固溶

强化机制有关。

表2 铸态和SLM成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu
复合材料的力学性能

Table2 Mechanicalpropertiesofin-situTiB2/

Al-7Si-0.5Mg-CucompositefabricatedbycastandSLM

State Rp0.2/MPa Rm/MPa A/%
Cast 224 279 4.20
As-preparedSLM 262 435 11.88
Notes:Rp0.2—Yieldstrength;Rm—Tensilestrength;A—Elonga-
tion.

2.2 SLM 成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复

合材料热处理工艺

2.2.1 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu物相

图6 原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料

不同热处理的XRD图谱

Fig.6 XRDpatternsofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu

compositeafterdifferentheattreatments 

图6为不同热处理状态下的SLM 成形原位自
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生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料的XRD图谱。
可知,原 始 态 和 不 同 热 处 理 态 的 TiB2/Al-7Si-
0.5Mg-Cu复合材料中主要存在基体相Al、Si和颗

粒增 强 相 TiB2,没 有 检 测 到 其 他 合 金 元 素 相

(Al2Cu相或 Mg2Si相),这与材料中 Mg、Cu元素

含量较少有关。T6热处理样品中Si相的峰明显强

于其他两种状态,说明SLM 成形后样品中的合金

元素已经“固溶”在基体中,处于过饱和状态;再进

一步对样品进行T6热处理,材料中Si元素在高温

下聚集析出,因此Si相的峰较强;而直接人工时效

的样品,因热处理温度较低,原子扩散速度较慢,

Si元素并未从基体中大量聚集析出,因此与原始态

物相无明显差异。

2.2.2 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu微观组织

图7 SLM成形的原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料

Fig.7 Microstructureofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucomposite(SLM) 

图7 是 SLM 成 形 原 位 自 生 TiB2/Al-7Si-
0.5Mg-Cu复合材料进行不同热处理后的微观组织

形貌。可知,原始态的复合材料组织结构均匀,Si
元素呈现网格状分布,经过450℃/2h的固溶热处

理后(如图7(b)所示),Si元素的网状分布消失,有

黑色块状组织从基体中析出,经过EDS元素扫描

分析确定为 Si相。图7(c)是将固溶 处 理 后 的

TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料进行180℃/12h
人工时效处理后的微观组织,基体中出现细小的白

色析出相,可能为常见的 Al-Si-Mg合金的 Mg2Si
强化相[21-22]。图7(d)为将SLM后成形的TiB2/Al-
7Si-0.5Mg-Cu复合材料直接进行150℃/12h人工

时效处理后的微观形貌组织。可以看出,Si元素原

有的网格状分布消失,但并未出现大量块状Si相

析出,而是出现大量白色细小相析出。
图8为直接时效处理(150℃/12h)后的SLM

成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料晶

粒尺 寸 的 EBSD 图 像。可 知,平 均 晶 粒 尺 寸 为

1.03μm,在该热处理工艺下时效晶粒尺寸并无

变化。

2.2.3 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu力学性能

图9 是 SLM 成 形 原 位 自 生 TiB2/Al-7Si-
0.5Mg-Cu复合材料经过两种不同热处理及原始状

态下的拉伸曲线,并列出了拉伸强度和延伸率数

值。可知,SLM 成形的TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复

合材料具有良好力学性能,屈服强度为262MPa,
抗拉强度为435MPa,延伸率为11.88%。经过T6
热处理后复合材料的塑性虽明显提高,但强度大幅
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图8 直接时效处理(150℃/12h)后SLM成形原位自生TiB2/

Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料EBSD图像

Fig.8 EBSDimageofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucomposite

fabricatedbySLMafterdirectartificialagingtreatment(150℃/12h)
 

下降,抗拉强度仅为原始状态的58%。而只进行时

效处理的 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料,伴随

着细小白色析出相的出现,复合材料强度进一步提

高,塑性略有下降,抗拉强度从435MPa提高到

488MPa,延伸率降低至7.20%。

图10 不同热处理状态下的原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料断口形貌

Fig.10 Fractureappearanceofin-situTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucompositewithdifferentheattreatments 

图10(a)和图10(b)分别是原始态和直接人工

时效后的断口形貌图像。可知,热处理前后的断口

图9 不同热处理状态下的激光选区熔化成形原位自生

TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料拉伸曲线

Fig.9 MechanicalpropertiesofTiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cucomposite

fabricatedbySLMwithdifferentheattreatments
 

组织基本没有变化,韧窝呈现等轴状;而经过 T6
热处理的 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料(如图

10(c)所示)韧窝明显变得粗大,且韧窝断口底部出

现块状Si相,是引发材料断裂的主要原因。
以上结果表明,传统的热处理方式,尤其固溶

处理,并不适用于SLM 成形的材料。固溶处理和
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T6热处理不利于提高SLM 成形的复合材料力学

性能,处于过饱和状态的合金元素受高温作用的聚

集析出是力学性能下降的主要原因。人工时效处理

后的复合材料在第二相物质析出的作用下,具有更

高的机械强度,延伸率也可达到7.20%,具有较高

的工业应用价值。

3 结 论

研究了铸态和激光选区熔化(SLM)成形原位

自生TiB2 纳米陶瓷颗粒增强 Al-7Si-0.5Mg-Cu复

合材料微观组织和力学性能的变化,并对SLM 成

形的 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复 合 材 料 进 行 了 热

处理。
(1)SLM 的凝固速度极快,同时 原 位 自 生

TiB2 颗粒在成形过程中起钉扎作用,使成形的

TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料具有超细晶结构,
平均晶粒尺寸为1.1μm。

(2)SLM 成形原位自生 TiB2/Al-7Si-0.5Mg-
Cu复合材料具有与铸态时截然不同的微观结构,

Si呈现网格状分布,且TiB2 颗粒弥散的分布在基

体中,各合金元素在基体中的溶解度远高于平衡凝

固中的极限固溶度,达到过饱和状态。
(3)传统T6热处理(固溶450℃/2h+淬火+

人工时效180℃/12h)使 SLM 成形的原位自生

TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料中Si大量析出,
以大块状存在基体中,对材料的力学性能造成不利

影响。
(4)经过直接人工时效(150℃/12h)后,SLM

成形原位自生TiB2/Al-7Si-0.5Mg-Cu复合材料中

有第二相物质析出,在基体中弥散分布形成析出强

化,进一步提高了材料的强度,延伸率略有下降。
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