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选区激光熔化 Al-Mg-Si-Sc-Zr 力学性能及强韧化机制研究 

摘 要 

轻量化是交通运输、航空航天等领域重要的发展方向。选区激光熔化铝合金

具有结构轻量化和材料轻量化的双重优势，设计、开发和制备选区激光熔化适用

的新型高强铝合金受到了较为广泛的关注。本论文以商业处的中等强度 Al-Mg-

Sc-Zr 为出发点，提出利用高 Mg 元素含量和 Si 元素协同作用，实现高强度的可

打印 Al-Mg-Si-Sc-Zr 合金。以选区激光融化技术为成型方法，验证了高 Mg 含量

的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 合金的成型效果，系统研究了成型工艺、微观结构、

室温拉伸性能、热处理工艺、热处理对微观结构和拉伸性能的影响，测试了 SLM 

Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 高温拉伸性能，利用阶梯蠕变实验分析了合金高温变

形机制。 

1、利用 SLM 可制备高 Mg 含量全致密、无裂纹的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si

块体合金。合金微观结构为等轴超细晶+柱状粗晶构成的混合结构，等轴超细晶

尺寸约 550 nm。柱状粗晶尺寸超过 1 微米，内部包含胞状结构。等轴晶和胞状

结构内部含有纳米尺寸 Al3(Sc，Zr)颗粒，晶界和胞界上含有有长条状的 Mg2Si

相。 

2、具有高 Mg 含量的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 展现出优异的拉伸性能，屈

服强度和均匀伸长率分别达到 412±8 MPa 和 15.6%±0.6%。与 SLM Al-Mg-Sc-Zr

相比，其屈服强度提高了 40%，均匀延伸率基本不损失，其优异的强塑性匹配超

过了 SLM 制备态 Al-Mn、Al-Cu、Al-Si 等合金。通过推导发现，SLM Al-7.5Mg-

0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 拉伸均匀延伸率与脆性相 Mg2Si 体积分数 f1/4 成反比，推导出的

模型可准确预测含脆性 Mg2Si 相的 SLM Al-Mg-Sc-Zr-Si 塑性变形能力。 

3、区别于传统铝合金的固溶+时效处理工艺，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

不能进行固溶处理，只能直接时效。时效温度提高（300-400 ℃范围内），Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 显微硬度基本不变化。时效时间延长，显微硬度先升高后降低，

最佳时效工艺为 300 ℃、8 h。时效处理引起 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 明

显强化，屈服强度和抗拉强度分别可达 500 MPa 和 550 MPa，相比于 SLM 态样

品分别提升 113 MPa 和 77 MPa，但同时效塑性变形能力降低，均匀延伸率平均
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降低 5.7%。时效态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金表现出优异的综合性能，具

有较好的结构轻量化应用前景。 

4、SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在经历 300 ℃、8 h 时效处理后，内部晶

粒尺寸、α-Al 晶体学取向统计结果、主要析出相种类没发生明显变化。但时效时

β-Mg2Si 由多边长条形转变为圆球形，尺寸减小到约 50 nm。α-Al 基体中产生 Mg

元素偏聚区，并且 Al3(Sc,Zr)相数量明显增多。时效强化主要是 Mg2Si 相的变化、

Mg 元素偏聚和 Al3(Sc,Zr)引起的，三者综合作用可提升 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 的屈服强度超过 130 MPa。但 Mg2Si 相中 Mg 的偏聚同样引起界面结合能

力降低，增大沿晶断裂倾向，导致塑性变形能力和均匀延伸率降低。 

5、高温拉伸时 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 出现软化现象。实验温度越

高，拉伸强度越低，但断裂延伸率先减小后增大。SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

展现出出优异的高温拉伸性能，明显超过 SLM Al-12Si、Al-6Ni、Al-10Ce、6063-

T5、6061-T6 等常见铝合金。高温强度软化程度随能量密度增大，能量密度越大，

升温软化程度越明显。189 J/mm3 的样品软化速度约 3.4 MPa/K，67 J/mm3 的样品

软化速度约 2.2 MPa/K。 

6、恒温阶梯蠕变实验发现 473 K 时，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 应力

指数为 7~9，423 K 时为 11~12，表明 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温变形

主要是位错交滑移过程控制。恒应力阶梯蠕变实验发现温度小于 445 K 时，SLM 

Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 变形激活能约 0~30 kJ/mol，温度大于 445 K 时，迅速

增大到 139~526 kJ/mol。 

关键词：选区激光熔化，铝合金，强韧化机制，时效处理，高温拉伸性能 
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Mechanical properties and strengthening-toughening mechanism 

of Al-Mg-Si-Sc-Zr alloy prepared by selective laser melting 

ABSTRACT 

Lightweighting is an important development direction in transportation, aerospace 

and other fields. Selective laser melting (SLM) of aluminum alloys has the dual 

advantages of structural lightweighting and material lightweighting. The design, 

development and preparation of new high-strength aluminum alloys suitable for SLM 

have received considerable attention. This paper takes the commercially available 

medium-strength Al-Mg-Sc-Zr as the starting point and proposes to achieve high-

strength printable Al-Mg-Si-Sc-Zr alloys by utilizing the synergistic effect of high Mg 

content and Si content. Using SLM as the forming method, the forming effect of the 

Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si alloy with high Mg content was verified. The forming 

process, microstructure, room-temperature tensile properties, heat treatment process, 

and the influence of heat treatment on microstructure and tensile properties were 

systematically studied. The high-temperature mechanical properties of SLM Al-7.5Mg-

0.5Sc-0.3Zr-0.6Si were tested, and the high-temperature deformation mechanism of the 

alloy was analyzed by step creep experiments, providing experimental and theoretical 

references for lightweighting in transportation, aerospace and other fields. 

1. SLM can be used to prepare fully dense and crack-free Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-

0.6Si bulk alloys with high Mg content. As the laser energy density increases, the 

internal structure of the alloy gradually changes from unmelted voids to fully dense and 

defect-free to micro-pores. The microstructure of the alloy is a mixed structure of 

equiaxed ultrafine grains and columnar coarse grains, with the equiaxed ultrafine grains 

having a size of approximately 550 nm. The columnar coarse grains are over 1 micron 

in size and contain cellular structures. Both the equiaxed grains and the cellular 

structures contain nano-sized Al3(Sc,Zr) particles, and the grain boundaries and cell 

boundaries contain elongated Mg2Si phases. 

2. The Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si alloy with high Mg content exhibits excellent 

tensile properties, with a yield strength of 412±8 MPa and a uniform elongation of 

15.6%±0.6%. Compared with SLM Al-Mg-Sc-Zr, its yield strength is increased by 40%, 

and the uniform elongation is basically not lost. Its excellent strength-ductility matching 

exceeds that of SLM-processed Al-Mn, Al-Cu, and Al-Si alloys. Through derivation, it 
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was found that the uniform elongation of SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si is inversely 

proportional to the volume fraction of the brittle phase Mg2Si to the power of 1/4. The 

derived model can accurately predict the plastic deformation ability of SLM Al-Mg-Sc-

Zr-Si alloys containing the brittle Mg2Si phase. 

3. Unlike the traditional solution treatment + aging process for aluminum alloys, 

SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr cannot undergo solution treatment and can only be 

directly aged. When the aging temperature increases (within the range of 300-400 °C), 

the microhardness of Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr remains basically unchanged. When 

the aging time is prolonged, the microhardness first increases and then decreases, with 

the optimal aging process being 300 °C for 8 hours. Aging treatment significantly 

strengthens SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr, with the yield strength and tensile 

strength reaching 500 MPa and 550 MPa, respectively, which are 113 MPa and 77 MPa 

higher than those of the as-built SLM samples. However, the plastic deformation ability 

decreases simultaneously, with the average uniform elongation decreasing by 5.7%. 

The aged Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr alloy exhibits excellent comprehensive 

performance and has good application prospects for structural lightweighting. 

4. After aging treatment at 300 °C for 8 hours, the internal grain size, statistical 

results of the crystallographic orientation of α-Al, and the main precipitated phase types 

of SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr do not change significantly. However, during 

aging, the β-Mg2Si phase changes from elongated to spherical, with a size reduction to 

approximately 50 nm. Mg element segregation zones are formed in the α-Al matrix, 

and the number of Al3(Sc,Zr) phases increases significantly. The strengthening of aging 

is mainly attributed to the changes in the Mg2Si phase, the segregation of Mg elements, 

and the Al3(Sc,Zr) phase. The combined effect of these three factors can increase the 

yield strength of Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr by more than 130 MPa. However, the 

segregation of Mg in the Mg2Si phase also leads to a decrease in the interfacial bonding 

strength, an increase in the tendency of intergranular fracture, and a reduction in the 

plastic deformation capacity and uniform elongation. 

5. During high-temperature tensile tests, SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr shows 

a softening phenomenon. The higher the test temperature, the lower the tensile strength, 

but the elongation at break first decreases and then increases. SLM Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr exhibits excellent high-temperature tensile properties, significantly 

surpassing common aluminum alloys such as SLM Al-12Si, Al-6Ni, Al-10Ce, 6063-T5, 
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and 6061-T6. The degree of high-temperature strength softening increases with the 

increase in energy density. The higher the energy density, the more obvious the 

softening with temperature rise. The softening rate of the sample with an energy density 

of 189 J/mm3 is approximately 3.4 MPa/K, while that of the sample with an energy 

density of 67 J/mm3 is about 2.2 MPa/K. 

6. The isothermal step creep experiments reveal that at 473 K, the stress exponent 

of SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr is 7 to 9, and at 423 K, it is 11 to 12, indicating 

that the high-temperature deformation of SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr is mainly 

controlled by the dislocation cross-slip process. The constant stress step creep 

experiments show that when the temperature is less than 445 K, the activation energy 

for deformation of SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr is approximately 0 to 30 kJ/mol, 

and when the temperature is greater than 445 K, it rapidly increases to 139 to 526 kJ/mol. 

Zhou Chi(Materials Science and Engineering) 

Supervised by Long Jianzhou 

KEY WORDS: selective laser melting, aluminum alloy, strengthening mechanism, 

aging treatment, high temperature mechanical property 
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第 1 章 绪论 

1.1 研究背景 

随着科技水平及生产力的不断发展，生产生活过程向自然界排放的废弃物呈

快速增长态势，全球气候变暖已成为最具破坏力的环境问题之一。根据世界气象

组织的报告，2023 年是有记录以来最热的年份，全球平均温度较工业化前（1850-

1900年）偏高 1.45±0.12 ℃。气候变暖的重要原因是二氧化碳等温室气体的排放。

自工业革命以来，人类通过燃烧化石燃料（如煤、石油和天然气）以及改变土地

使用方式，导致大气中二氧化碳浓度急剧上升。2023 年，全球温室气体排放量创

下历史新高，每年排放的二氧化碳高达 540 亿吨。 

为应对挑战，各国纷纷提出了多种政策和措施以减少温室气体排放。这些措

施包括开发绿色能源，如太阳能、风能和水能等可再生能源，以逐步替代传统化

石燃料。在交通运输、航空航天领域，运载工具轻量化是具体措施之一。 

采用轻量化新型材料和结构是实现运载工具轻量化的途径之一。铝合金质量

轻、比强度高、耐蚀性好，并且可以通过添加 Li、Mg 等轻元素提高强度，降低

密度。利用铝合金材料代替钢铁材料是交通、运输工具轻量化的重要发展方向。

统计表明，应用铝合金使汽车减重约 30%，飞机中铝合金用量接近 70%。铝合金

属于典型的应用广泛轻质金属，更高强铝合金仍在持续研发中。 

结构轻量化是实现运载工具减重的第二条途径。伴随着大规模计算技术的发

展，拓扑优化设计展现出良好的结构轻量化前景。拓扑优化是在给定材料变形特

征下，对设计方案进行反复迭代，确定满足约束条件、达到目标的最优化方案。

众多拓扑优化设计案例表明，采用拓扑结构可实现单个零件减重 50%。 

但拓扑结构设计对零部件加工制造提出了新的挑战。传统的材料成型方法存

在脱模过程，产品结构具有对称性、方向性等的限制。拓扑优化设计结构复杂，

往往大量交叉桁架、镂空结构等，导致其无法通过传统成型方法加工制造。尽管

可以通过拓扑优化方法设计出高性能、轻量化的结构，但由于受到可加工制造性

的限制，设计师不得不舍弃部分最优化方案[1, 2]。 

近年来，增材制造技术很好地解决了上述难题。通过逐层成型、层层堆积的

方法，增材制造技术无需借助模具，消除了模具对零部件结构的限制，适合制造



安徽工程大学硕士学位论文 

2 

具有复杂拓扑结构的零部件。增材制造技术与拓扑优化设计相结合是实现结构轻

量化的重要途径。截至目前，典型的金属材料增材制造技术包括选区激光熔化、

电弧熔丝增材制造、粘接剂喷射打印等。选区激光熔化成型的尺寸精度高，材料

性能好，是倍受关注的增材制造技术之一。鉴于铝合金及选区激光熔化技术在轻

量化方面的巨大前景，选区激光熔化铝合金近年来受到广泛的研究。 

1.2 铝合金选区激光熔化 

选区激光熔化（Selective Laser Melting, SLM）技术是一种基于激光熔化粉末

的增材制造工艺。该技术通过高能激光束逐点熔化铺层粉末，冷却实现单层成型，

逐层堆叠，最终获得三维零件。SLM 技术以三维数字模型为依据，直接控制成

型过程。不依赖模具，制造出传统铸造、锻造及焊接等工艺难以实现的复杂结构

[1]。 

SLM 快速熔化与凝固、逐层堆积以及复杂的热循环特性，导致零件微观结

构在晶粒形貌、组织形态、微观缺陷等方面与传统工艺存在显著差异。这些微观

结构特征对零部件材料理化特性具有决定性影响，为新型高性能铝合金的设计开

发提供了新的路径。 

SLM 成形质量受到多工艺参数的制约，其中影响显著的参数包括激光功率、

扫描速度、扫描路径、扫描间距、层厚以及基板预热等。激光功率、扫描速度、

扫描间距和层厚是 SLM 工艺中最为关键的参数组合，直接决定粉末熔化程度和

熔池形态。例如，影响熔池深度与宽度比，进而影响枝晶形态和晶粒尺寸。基板

预热通过调节温度梯度，影响样品的微观结构形态。扫描路径对温度梯度、表面

球化、热开裂等因素具有综合影响，对微观结构的影响机制较为复杂。SLM 快

速熔化和凝固过程能够细化晶粒尺寸，改善材料的力学性能[3]。 

 

图 1-1：选区激光融化制备样品内部缺陷形貌 

SLM 工艺参数对微观结构的影响是多方面的，且相互关联。SLM 铝合金工
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艺参数与微观结构之间的关系获得广泛的关注和研究。Oko 等人发现选区激光熔

化 7075 铝合金孔分为匙孔和冶金孔，在 100 W 低功率下，匙孔占主导，孔的数

量及尺寸随扫描速度和间距的增大而增大。150 W 下，冶金孔占主导[4]。Read 认

为孔隙缺陷主要来源于熔化和熔池的不完整性，高激光功率和低扫描速度结合可

以促进熔化，降低孔隙率[5]。Zhou 等系统研究了激光功率及扫描速度对 Al-Zn-

Mg 和 Al-Zn-Mg-Sc-Zr 打印质量的影响，发现 350 W 时，400 mm/s 产生圆形孔

洞缺陷，800-1200 mm/s 生裂纹缺陷，1400 mm/s 时产生裂纹和不规则孔洞缺陷。

而 Al-Zn-Mg-Sc-Zr 800-1200 mm/s 时无裂纹和孔洞[6]。Kempen 发现 A360 铝合金

SLM 成型存在最优线能量输入量，熔池较为稳定，得致密度最高[7]。目前普遍认

为，低能量密度时，孔洞主要是由于熔化不完全。高能量密度时，孔洞主要是挥

发元素的蒸汽或熔池不稳定引入的气孔。 

激光功率、扫描速度、扫描间距、铺层厚度及基板预热温度等通过影响熔池

热力学行为，共同作用于材料的凝固组织特征[8]。其中，激光功率与基板预热温

度作为主要热输入参数，共同决定熔池温度梯度、冷却速度，进而决定凝固组织

晶体学去向，特征尺寸等。 

SLM 凝固时，金属基体与熔池交界处的固液界面上首先发生形核。随着熔

池温度降低，晶核向熔池中逐渐长大。熔池-基体界面法线方向温度梯度最大，晶

核生长速度最快。面心立方结构的铝合金容易沿<001>方向优先生长[9]。当晶体

<001>取向与最大热梯度方向一致时，其生长速度最快。取向偏离<001>方向的晶

粒因生长速率较低而被逐渐淘汰，最终形成沿构建方向显著择优的<001>柱状晶

织构。温度梯度越大，择优生长选择性作用越强。温度梯度越小，择优取向性低，

随机性增大。因而，通过工艺参数对温度梯度的控制有望影响 SLM 铝合金晶体

取向分布特征[10]。 

除了择优取向分布，SLM 工艺参数通过影响温度梯度 G 和生长速度 R，决

定凝固方式和组织特征尺寸。生长速度 R 取决于稳定 SLM 阶段扫描速度 v 与

cosθ（θ 扫描方向与晶粒生长方向的夹角）的乘积。温度梯度与生长速度比值 G/R

决定凝固模式。比值减小，凝固模式由平面凝固到胞状、柱状枝晶和等轴枝晶依

次转变。温度梯度和凝固速率的乘积 G×R 为冷却速率，决定微观结构特征尺寸，

包括枝晶间距、晶粒尺寸。温度梯度和生长速度对微观组织的综合影响如图 1-2

所示[11]。 
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图 1-2：温度梯度和生长速度对凝固组织形貌和特征结构尺寸的影响[11] 

温度梯度 G 和生长速度 R 的影响因素很多，激光功率、扫描速度、扫描间

距、铺层厚度及基板预热温度等工艺参数对二者均有影响。目前发现，多因素综

合作用下的打印能量密度 Q 是主要的直接因素。一般来说能量密度越大，熔池

越大，温度梯度越小。能量密度越大，温度降低缓慢，生长速度越小[11]。这些工

艺参数的影响得到直接实验证据的支持。Yang等人在 SLM Al-Mg-Sc-Zr中发现，

扫描速度由 1600 mm/s 降低到 800 mm/s 时，晶粒尺寸由 0.8 μm 增大到了 1.5 

μm[12]。Zhou 利用分析了不同工艺参数制备的 SLM Al-Zn-Mg-Sc-Zr，发现当扫描

速度相同时，激光功率变化会引起组织形态改变。能量密度越大，等轴晶比例增

大，柱状晶比例减小，分析认为这是温度梯度作用结果[6]。Liu 等人建立了 SLM

热传输模型，有限元模拟发现熔池边缘至芯部温度梯度 G 逐渐减小，凝固速度 R

逐渐增大，冷却速度 G×R 逐渐增大，G/R 逐渐减小。并发现采用 SLM 在 200 W

激光功率和 200-1000 mm/s 扫描速度下制备的 AlSi10Mg，其微观结构由熔池外

层的粗大柱状晶转变为中心的较小的等轴晶粒，与有限元模拟结果和凝固图理论

分析结果相一致[13]。 

调控工艺参数不仅用于控制 SLM 铝合金微观结构进而控制其力学行为和使

用性能，而且可以用于调控打印材料内部的热裂纹，例如提高能量密度来抑制热

裂纹。目前这种现象存在两种可能得机理，一种机理认为是晶粒形态的作用，另

一种机理认为是熔体特性的作用。Yang 等人认为提高能量密度，促进粗大柱状
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晶转变为等轴晶，可以分散凝固收缩热应力，甚至促使其相互抵消，从而抑制热

裂纹[12]。而 Zhang 等人则认为高能量密度时可以产生更高的熔体温度，降低其黏

度，提高液相铺展能力，从而促进层间和道间结合。同时液相停留时间长，更好

的在枝晶间流动，促进凝固补缩，抑制热裂纹[14]。 

1.3 SLM 铝合金设计 

1.3.1 Al-Si 合金 

Si 元素是铝合金常用的强化元素之一。添加 Si 元素，合金液的流动性显著

提升，Al-Si 合金是一类重要的铝合金体系，尤其用于液态成型工艺。Al-Si 合金

成型工艺性好，但其由于合金中的初生 Si 呈块状或板条状，基体的连续性被割

裂，导致力学性能较低。SLM 极快的冷却速度（10-5K/s）可以细化晶粒尺寸，抑

制初生 Si 粗化，提高 Al-Si 合金的力学性能[15]。 

SLM Al-Si 合金的研究较为深入，获得了一定的商业化应用。由于 Al-Si 共

晶合金中 Si 含量约 12.6%，而共晶成分合金凝固温度区间小，热裂倾向小，因而

目前选区激光熔化 Al-Si 合金集中于 Si 含量 12%附近，包括 AlSi12[16]、

AlSi10Mg[17]、AlSi7Mg[15]等。SLM Al-Si 合金的微观组织研究包括打印工艺参数、

热处理制度及 Si 元素的含量等对等轴晶-柱状晶双峰结构、Si 形态及的影响。 

 

图 1-3：铸态和 SLM Al-50Si 合金的微观结构（a）铸态合金；（b）SLM 合金；（c）图（b）

中第一部分；（d）图（b）中的第二部分[18] 
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受益于 SLM 特有的超高凝固速度（105
 K/s），SLM Al-Si 合金微观结构表现

为超细等轴晶和柱状晶构成的双峰结构。超细等轴晶约 0.5-1 μm，晶界上有断续

分布的 Si 相。柱状晶宽度约 10 μm，内部为网状 Si 包围的胞状亚结构，如图 1-

3 所示。与铸造态 Al-Si 合金相比，选区激光熔化 Al-Si 合金，晶粒尺寸明显减

小。Si 相的由板条或块状转变为细小、断续的网状、棒状或椭球状。热处理不能

进一步改善 SLM AlSi10Mg 的微观组织，不同热处理制度下，AlSi10Mg 的微观

组织差异不明显[17]；随着 Si 含量在铝合金中的含量增多，Jia 等人发现 SLM Al-

50Si 合金中产生大量的块状初生及共晶 Si，但二者尺寸仍远小于铸态合金中的

对应相[18]。 

1.3.2 Al-Mg 合金 

镁是铝合金中常用的强化元素之一，Al-Mg 合金耐腐蚀性、可焊性好，密度

低，在航空航天、海洋船舶和轨道交通等领域得到了广泛应用。Al-Mg 合金的固

溶度随温度变化显著，降温时，Mg 元素主要以𝛽相（Mg₂Al₃和 Mg₅Al₈）的形式

析出。单纯添加 Mg 的铝合金强度较低，例如 Al-6Mg 合金板材，其屈服强度仅

约为 180 MPa，难以满足高强度应用的需求[19]。 

为了提高 Al-Mg 合金强度，前苏联科学家开展了大量研究，发现添加微量

钪（Sc）元素可以显著改善合金的性能。研究表明，Sc 元素的加入不仅能够提高

合金的强度，还能增强其塑韧性，并提高再结晶温度。基于此，苏联航空材料研

究所和轻合金材料研究所开发了一系列 Al-Mg-Sc 成分合金材料。Sc 元素价格高

昂，Al-Mg-Sc 合金的强韧性低于后来发展的 Al-Zn-Mg-Cu 合金，因此 Al-Mg-Sc

合金并未实现规模化商业应用[20]。 

随着选区激光熔化技术的快速发展，高性能铝合金材料的需求日益增加，开

发新型 SLM 铝合金成为研究热点。在此背景下，法国空中客车公司开发出

Scalmalloy@合金（Al-4Mg-0.6Sc-0.3Zr-0.5Mn），屈服强度达到约 300 MPa，均匀

延伸率为 15-20%[21]，力学性能已接近传统 7 系变形铝合金的水平，受到研究领

域和商业领域的广泛关注。SLM Al-Mg-Sc-Zr 合金表现出典型的双峰晶粒结构，

即等轴超细晶+粗大柱状晶的混合组织。熔池的边界区域主要由等轴晶组成，而

内部则以柱状晶为主。这种独特的组织特征对合金的力学性能产生了重要影响。 

Yang 等发现可以调控实现 SLM Al-Mg-Sc-Zr 合金中柱状晶和等轴晶间的转
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变[12]。Jia 等基于析出动力学理论，对等轴晶-柱状晶转变机制进行了深入研究，

系统探讨了 Al₆Mn 和 Al₃Sc 的伪延迟形核和生长行为，并揭示了 Sc 原子在局部

形成的团簇对 Al₃Sc 相伪延迟形核的影响机制[18]。受到 Al-Mg-Sc-Zr 合金的启发，

一系列 SLM 铝合金材料相继被开发出来，包括 Al-Mn-Mg-Sc-Zr[22]、Al-Mg-Si-

Sc-Zr[23, 24]。这些材料的性能相比于 Al-Mg-Sc-Zr 进一步提升，屈服强度甚至达

到了 600 MPa，超过传统变形铝合金。 

1.3.3 Al-Cu 合金 

与 Mg 类似，Cu 元素在共晶温度(548 ℃)时在铝中固溶度较大（5.7%），但

在室温下几乎不互溶。高固溶度差导致 Cu 元素在 Al 合金中主要以沉淀相的形

式析出，常见的沉淀相包括 θ-Al2Cu 和 η2-AlCu[25]。这些沉淀相具有较高的剪切

强度，对位错运动的阻碍能力较强，因此 Cu 元素在 Al 合金中表现出显著的强

化效果，形成了高强度的 Al-Cu 系合金。Cu 的加入也带来了一些问题。一方面，

Cu 的加入降低了铝合金的流动性，增大了凝固温度区间，使得枝晶倾向增大，

进而容易导致凝固热裂纹的形成[26]。 

为降低 Al-Cu 合金的热裂倾向，消除 SLM 打印裂纹，研究者们开展一系列

相关研究。基于修正后的 Rosenthal 方程和 Feurer 准则，Hu 等人建立 SLM 工艺

与凝固裂纹之间的模型，发现 Al-Cu-Mg-Mn 存在临界扫描速度，并且扫描间距

可影响 SLM 开裂倾向[27]。Deng 等人研究了 SLM 工艺对 2214 铝铜合金致密度

和微观结构的影响，发现采用栅栏基体和较小的扫描间距有利于提高合金致密度，

有效消除裂纹，提高材料强度[28]。 

Zhang 等基于裂纹敏感性指数和生长限制因子，发现 Ti 的引入能够有效促

进晶粒细化，促进柱状晶向等轴晶转变，主要归因于 Al₃Ti 沉淀提供的异质形核

作用，开发出 SLM 钛改性 Al-Cu-Mg 合金[29]。在此基础上，Ghoncheh 等人发现，

添加 Ti 后 Al-Cu-Mg-Ag-Ti-B 微观组织为完全细小的等轴晶。通过建立时间-温

度耦合晶粒生长模型，研究揭示了 Ti 不仅能促进异质形核，还能抑制晶粒长大，

获得完全细小的等轴晶结构[30]。Mair 等利用 SLM 技术制备了 Ti 改性的 Al-Cu-

Ti-Ag-Mg 合金，微观结构系统研究后发现只有当熔池内部的热过冷和成分过冷

超过 Al₃Ti 上异质形核所需的过冷度时，才能形成细小等轴晶结构。为优化 SLM

工艺参数以抑制裂纹形成提供了理论依据[31]。 
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图 1-4：SLM 制备 Al-Cu 合金的微观组织[32] 

Zr 对 Al-Cu 合金的改性效果受到广泛关注。Schuster 等发现添加 Zr 元素，

可获得致密且无裂纹的 SLM Al-Cu-Mg 合金，主要归因于 Al₃Zr 相诱导的晶粒异

质形核作用[33]。Michi 等人对 SLM Al-8.6Cu-0.5Mn-0.9Zr 热处理微观结构演变进

行研究，发现经过时效处理后，合金中可析出大量的 Al₃Zr 相，表明 Zr 不仅能抑

制热裂纹，而且能通过析出 Al₃Zr 实现强化[34]。此外，微量 Zr 元素的添加可显

著提升 Al-Cu-Mn-Zr 合金体系的高温显微组织稳定性，主要原因是 Zr 原子通过

降低界面错配度和界面能，有效抑制了 θ′相在高温条件下的粗化倾向，为设计具

有优异高温性能的 SLM 铝合金提供了重要依据[35]。 

1.3.4 Al-Zn 合金 

Al-Zn 合金一般含有 Zn、Mg、Cu 等元素，合金强度及硬度极高，是航空航

天领域重要的轻量化材料。Zn 在 Al 中的固溶度随温度变化显著，382 ℃时高达

84%，室温下仅约 2%。固溶度差异导致合金冷却过程中发生脱溶析出行为，形

成 β-Zn 相、η 相（MgZn2）、T 相(Al2Mg3Zn3)、S 相(Al2CuMg)等。由于其很高的

强度和硬度，SLM Al-Zn 系受到了广泛的研究，尤其是 Al-Zn-Mg-Cu 合金。研究

发现 Al-Zn-Mg-Cu 固相线温度低，凝固温度区间大，热裂倾向和应力腐蚀倾向

大，SLM 工艺性差[36]。随着 Zn 含量的增加，Al-Zn-Mg-Cu 的热裂倾向先升高后

降低，当 Zn 含量为 9 wt.%时，热裂倾向最大[37]。并且添加 Cu、Mg 元素增加了

沉淀相与基体的共格程度，也增加热裂倾向[38]。 

研究者们探索了多种合金元素的调控作用来消除热裂纹，包括 Si、Nb、Zr、

Ti 等。Montero 等人将 7075 粉末与 Si 粉末混合打印，发现 Si 大于 2 wt.%时，

SLM 成型试样中的热裂纹消失[36]。Otani 等进一步研究发现，对于 SLM 成形的

7075 铝合金，5 wt.%的 Si 含量具有最优的综合性能，而过高的 Si 含量会导致材
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料脆性增加[39]。Casati 等的研究揭示了 Si 元素的双重作用机制，不仅能够有效

抑制热裂纹的形成，还能在直接时效过程中促进纳米级强化相的析出，使合金硬

度提高[40]。最新研究表明，多元复合添加可进一步优化合金性能。Li 等人研究发

现 Si+Zr 元素的协同作用消除了 Al–Zn–Mg–Cu–Si–Zr 中的裂纹，Si 元素均匀固

溶分布于基体中，Zr 元素细化了晶粒尺寸[41]。尽管现有研究已证实 Si 元素能够

通过提高熔体流动性和促进凝固补缩来抑制 SLM 过程中的热裂纹，但其作用机

制仍存在以下亟待解决的科学问题：（1）Si 元素在快速凝固过程中的扩散动力学

行为尚不明确；（2）Si 含量对析出相演变规律的影响机制缺乏系统研究；（3）Si

与其他微合金化元素的交互作用机制有待深入探索。这些问题的解决将为开发高

性能可打印铝合金提供重要的理论指导[42]。 

 

图 1-5：SLM 制备 Al-Zn-Mg-Cu 合金的微观组织[43] 

Zhu 等人利用选区激光熔化成型 7075 合金粉+微米 Nb 粉混合，发现 Nb 能

起到孕育处理的作用，合金中裂纹长度明显减小，但裂纹宽度增大，同时观察到

Zn、Mg 等元素烧损率提高[44]。进一步研究表明，预合金化处理可以有效的解决

机械混合法的局限。Xiao 等系统研究了 1.5 wt.%Nb 预合金化对 Al-Zn-Mg-Cu 合

金 SLM 成形的影响，发现晶粒尺寸由 18.8 μm 降低到了 1.9 μm，认为主要是由

于形成的初生 Al3Nb 相与 Al 基体晶格匹配性高，促进晶粒细化和缺陷消除[45]。

除 Nb 元素外，其他微合金化元素也展现出良好的改性效果。Martin 等利用 ZrH

颗粒修饰 7075 合金粉末，显著改善了合金的成形质量和力学性能，使其力学性

能与锻造 7075 合金相当[46]。 

目前普遍认为，在 Al–Zn–Mg–Cu 合金体系中添加 Nb、Ti、Zr 等合金元素，

其主要功能是作为变质剂和晶粒细化剂，降低凝固后晶粒的尺寸。相较于未添加

这些元素时所形成的粗大柱状晶，等轴小晶粒能够显著增加晶界数量，减小单个



安徽工程大学硕士学位论文 

10 

晶界的长度，并以取向各异的短小晶界替代连续的长直晶界。这一微观结构的改

变，使得凝固过程中产生的宏观尺度热应力得以分散为方向各异的微观应力。不

同位置和方向的微观应力相互抵消，从而有效减小了材料的热裂倾向[47]。这与 Si

元素在 Al–Zn–Mg–Cu 合金中的作用机理存在显著差异。 

1.4 SLM 铝合金力学性能 

1.4.1 拉伸性能 

由于 SLM 超快的冷却速度促进微观结构细化，包括晶粒尺寸、析出相尺寸

等，SLM 铝合金强度普遍高于传统技术制备的铝合金。典型的屈服强度-断裂延

伸率、抗拉强度-断裂延伸率匹配关系如图 1.6 所示。一般来说 SLM Al-Si 合金屈

服强度约 250-300 MPa，抗拉强度约 350-450 MPa，断裂延伸率 3%-10%[48-52]。随

着成分的差异，Al-Cu 合金屈服强度在 250-550 MPa 的较大范围内变动，抗拉强

度为 350-600 MPa，断裂延伸率 5%-15%[31, 53-57]。Mn 在 Al 合金中强化效果明显，

SLM 打印态 Al-Mn 合金，屈服强度约 450 MPa，抗拉强度 450-500 MPa，断裂延

伸率达到 15%-20%[58-60]。Al-Mg 合金强度低，但塑性好，屈服强度 200-250 MPa，

抗拉强度约 300 MPa，对应的断裂延伸率达到 20%-30%[21, 54, 61-65]。打印态 Al-Zn

合金具有中等强度，屈服强度约 350 MPa，抗拉强度约 400-500 MPa，但其延伸

率仅 5%，明显低于打印态 Al-Mg、Al-Mn 等材料[66]。 

 

图 1-6：打印态 Al-Si[48-52]、Al-Cu[31, 53-57]、Al-Mn[58-60]、Al-Mg[21, 54, 61-65]、Al-Zn[66]的屈服强

度-断裂延伸率、抗拉强度-断裂延伸率汇总 
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SLM 铝合金拉伸性能受到多种因素的影响，包括 SLM 工艺参数引起的微观

结构变化、微合金化、拉伸测试方向、后续热处理工艺等。 

传统铸造 Al-Si 合金因 Si 相引起的应力集中和应变局域化效应，其力学性能

存在显著局限，屈服强度约 150-200 MPa，抗拉强度 250 MPa，均匀延伸率 5%。

而采用 SLM Al-Si 合金表现出显著强韧化，例如 AlSi10Mg 的屈服强度达到约 300 

MPa，较传统铸造合金提升约 100%[67]，AlSi12 合金经过 SLM 成型后的屈服强

度约 186-300 MPa，比对应铸态合金高 104 MPa[51]。SLM 的超快冷却速度抑制了

析出相的粗化，促使 Si 元素以过饱和固溶原子、纳米级析出相和连续共晶硅网

络形式协同强化基体。Si 含量对 SLM 成型 Al-Si 合金微观结构和力学性能具有

显著影响。添加少量（1-2 wt.%）Si 时，熔池凝固过程中易形成微裂纹并引发早

期断裂。增大 Si 含量，共晶硅网络结构趋于完整，其三维互锁效应显著提升材

料承载能力。实验证实，优化后的网状 Si 相可有效阻碍位错运动并延缓应变局

域化，实现强度与塑性的协同提升[68]。 

 

图 1-7：（a）Al357 在 35℃、200℃下水平和竖直试样的应力应变曲线[69];（b）二元 Al-Si 合

金的应力应变曲线[68] 

通过精确调控 SLM 铝合金的微观组织与成分设计，可实现显著力学性能提

升，如具有变质处理或异质形核作用的元素。例如，添加 2 wt.%的 Zr 元素以后

SLM 成型的 Al-4.47Cu-1.95Mg-0.55Mn 合金屈服强度由 253 MPa 提高到 446 

MPa[62]。在 Al5083 合金体系中添加 0.7 wt.%Zr，屈服强度可以达到 318 MPa，远

高于锻造合金的 200 MPa[70]。时效强化作为 SLM 铝合金后处理的关键技术，在

Sc/Zr 共参杂体系中展现出显著效果，时效处理析出第二相颗粒，产生沉淀强化

效果，例如 Sc、Zr 改性铝合金析出 Al3(Sc,Zr)。SLM 成型 Al-Mn-Sc 合金直接时

效热处理后屈服强度从 438 MPa 提升到了 550 MPa[59]。Sc、Zr 改性处理使得 Al–
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Mg 合金变成可热处理强化，直接时效处理后 Al-Mg-Sc-Zr 屈服强度由 338 MPa，

提升到 512 MPa[71]。除了 Sc、Zr 微合金化外，Er 也可以起到变质和晶粒细化作

用。添加 0.6 wt.%的 Er 可以促进在 A357 晶粒细化，屈服强度由 257 MPa 提升

到 296 MPa。Mg 元素能起到固溶强化效果，添加 1.4 wt.%Mg 时，Al-8Si 屈服强

度由 300 MPa，提高到 341 MPa。 

SLM 制备工艺参数是决定打印态铝合金拉伸性能的重要因素。Liu 等发现扫

描间距由 80 μm 增大到 120 μm，AlSi10Mg 均匀延伸率由 7.2%增高到 9.8%[72]。

Rao 等研究表明基板预热温度由 35 ℃提高到 200 ℃，引起 A357 抗拉强度由 425 

MPa 降低到 310 MPa，均匀延伸率从 10%降低到 6%[69]。 

另一方面，SLM 铝合金的拉伸性能各向异性源于其独特的柱状晶外延生长

特性与熔池边界的跨尺度耦合作用。大量研究表明水平方向样品的屈服强度和抗

拉强度高于垂直方向的样品[73]。典型的例子是 A357，水平方向屈服强度 279.6 

MPa，高于垂直方向的 232.2 MPa[69]。这可能是由于水平方向样品比垂直方向样

品中熔池边界体积含量低，熔池边界区域存在孔洞、热应力和热影响区，成为力

学性能的薄弱环节。然而也有实验发现 AlSi10Mg 水平方向屈服强度 260 MPa，

低于垂直方向屈服强度 300 MPa[74]。关于 SLM 铝合金性能取向效应，不同的研

究结果之间存在一定的差异，其微观机制仍不完全清楚。 

打印后热处理也是调控 SLM 铝合金拉伸性能常用的方法，其对微观结构具

有明显影响，具体的影响包括几个方面。直接时效处理可调控沉淀相的尺寸和体

积分数，在较大范围内改变材料的力学性能。另一种处理方式是 T6 热处理，即

固溶+人工时效处理，但 T6 处理后往往导致打印态胞状结构消失，Si 相颗粒较

为粗大，处理后的屈服强度和抗拉强度低于打印态[75]。 

Geng 等人发现直接时效可促进析出𝛽′′相，200 ℃时效 2 小时，屈服强度从

341±14 MPa 提升到 446±5 MPa。300 ℃、400 ℃时效造成 Si、Mg 的脱溶和沉淀

相长大，降低屈服强度，但延伸率显著增加（19.2±1.1%）[76]。随着时效温度升

高，由于固溶强化、位错强化及沉淀强化效果降低，Si 相粗化，AlSi10Mg 屈服

强度逐渐降低。Opprecht 等人发现对于 Zr 改性的 Al6061，直接时效热处理比 STA

更能有效的提高屈服强度。因为 STA 处理温度高、时间长，导致晶粒及第二相

颗粒明显长大[77]。即使采用直接时效热处理，时效温度高，时效时间长也将导致

强化相粗化，降低屈服强度。SLM 铝合金热处理工艺需要仔细设计，才能获得
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优异的力学性能。 

 

图 1-8：（a）不同时效温度下 AlSi8.1Mg1.4 合金的应力应变曲线[76];（b）AlSi10Mg 在原始

态、DA 和 T6 处理下的应力应变曲线[75] 

1.4.2 疲劳断裂性能 

疲劳断裂是引起金属材料零部件失效的三大方式之一，疲劳性能研究对工程

材料至关重要。大量研究表明 SLM 铝合金的疲劳性能通常低于传统成型工艺合

金，主要是由于 SLM 铝合金内部存在许多常见的缺陷，包括孔洞、裂纹、未熔

合等[78]。如果控制，甚至消除内部打印缺陷，SLM 金属有望表现出超高的疲劳

性能，为提高 SLM 铝合金疲劳性能指明了方向[79]。 

 

图 1-9：SLM 成型 AlSi10Mg 不同状态下最大循环应力与循环次数的关系[75] 

研究表明 SLM Al-Si 的高周疲劳性能与测试方向密切相关。以 AlSi10Mg 合

金为例，0°（构建角度）疲劳强度达到 153 MPa，45°和 90°方向分别降低至 137 

MPa 和 112 MPa。可能是由于 0°的层间未融合缺陷面积比 45°和 90°方向低，熔
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池边界体积分数高[75]。 

高周疲劳性能对测试方向和微观结构的变化非常敏感。通过热处理能有效改

变 SLM 铝合金微观结构，调控其高周疲劳强度。直接时效处理可以在 Al-Si 合

金中析出细小 Si 颗粒，但不改变其胞状结构的形态，提高高周疲劳性能。但 T6

处理后的 Al-Si 合金胞状结构消失，Si 颗粒粗化，导致疲劳性能急剧降低。He 等

人研究了 Sc/Zr 改性的 SLM Al5024 疲劳及动态应变时效行为，发现打印态、热

等静压态和过时效状态合金在 107 的疲劳极限分别为 75 MPa、105 MPa 和 90 

MPa[63]，如图 1-10 所示。SLM Al-Mg-Sc-Zr 疲劳强度具有明显的各向异性，水平

方向样品疲劳强度为 100.5 MPa 远高于垂直方向样品的 57 MPa，可能是由于样

品中的未熔合缺陷在垂直方向样品中引起更大的应力集中[80]。 

 

图 1-10：AB、HIP、OA2 样品的疲劳寿命比较;插图是疲劳试样示意图说明了本研究中使用

的样品方向[63] 

断裂韧性表征了材料对裂纹扩展的抵抗能力，也是工程材料的最重要的评价

指标之一，材料的断裂韧性受强度和塑性的综合作用。SLM 铝合金断裂韧性受

打印工艺的影响明显，包括层厚、扫描间距、扫描策略、取样方向和裂纹取向等

[81]。打印工艺调控的熔池形貌及微观结构，控制裂纹扩展行为和断裂韧性。当熔

池结构使裂纹扩展路径更加曲折时，裂纹萌生韧性和裂纹扩展抗力将提高。系统

研究发现，SLM Al-Si 合金的断裂韧性约 40-60 MPam-1/2，是铸造合金的 3-4 倍

[72]。这是由于枝晶间析出的 Si 相和胞状亚结构，阻碍裂纹扩展，使裂纹扩展路

径更加曲折。Wang 等人发现 SLM Al-Mg-Sc-Zr 的断裂韧性也具有各向异性，垂

直方向裂纹扩展路径较为平直，导致其 KIC 为 23.2 MPam1/2 低于水平方向的 25.4 



安徽工程大学硕士学位论文 

15 

MPam1/2[64]。 

1.4.3 高温性能 

随着航空制造技术的快速发展，飞行器蒙皮、内部桁架等关键部件在高速巡

航及高超声速飞行工况下面临显著的热负荷挑战。研究表明，常规巡航时铝合金

构件局部温度可达 150 ℃，而高超声速条件下热端区域温度甚至突破 200 ℃[82]。

SLM 快速凝固特性可实现铝合金微观组织调控，但其高温性能及变形机制等方

面的认识仍比较有限。为了满足日益增长的高温铝合金应用需求，亟待开展 SLM

铝合金高温性能研究[83]。 

提升铝合金高温性能的核心策略在于引入具有高热稳定性的强化相，通过抑

制位错运动与晶界迁移实现高温强度保持。第一种热稳定相与铝合金基体保持共

格关系，在高温条件下能长期维持纳米级弥散分布，抵抗快速粗化或溶解，保持

高温强度[84]。第二种热稳定相是高熔点金属间化合物，例如 Al-Fe、Al-Ni，Al-

Cr、Al-Mn，这类金属间化合物熔点高、扩散系数低，可钉扎晶界并阻碍位错攀

移[85]。第三类是耐高温的氧化物陶瓷颗粒，如 Al2O3、TiB2 显著提升材料抗高温

软化能力[83]。引入上述一种或多种热稳定强化相，是 SLM 高温铝合金的主要设

计思路。 

Al-Si 合金体系是最早的耐热铝合金研究焦点，但其在高温下强度衰减明显，

主要是由于缺乏高热稳定性强化相。当温度从室温升至 200 ℃时，SLM 成形 Al-

12Si 合金的屈服强度由 138 MPa 下降至 114 MPa（降幅 17.4%），而 AlSi10Mg 合

金的屈服强度则由 204 MPa 锐减至 70 MPa（降幅 65.7%）。这种力学性能的急剧

下降源于共晶硅相的粗化及位错钉扎效应的失效，严重制约了 SLM 成形 Al-Si

合金在高温环境下的工程应用潜力。 

基于 Al3Sc、Al3Zr 相的高温稳定性优势，Sc/Zr 微合金化促成多体系 SLM 铝

合金，包括 Al-Mg-Sc-Zr[86]、Al-Zn-Mg-Sc-Zr[87]、Al-Mn-Sc[88]等。此类合金高温

力学性能演化机制仍缺乏系统性研究。初步的研究发现 260 ℃时，打印态和时效

态 Al-Mg-Zr 合金屈服强度仅有 87 MPa 和 24 MPa[89]。其中时效态强度骤降主要

归因于 Al3(Sc,Zr)析出相的晶界粗化与共格性丧失，显著削弱其对晶界滑移的钉

扎效应。 

含过渡族合金元素的合金体系因其独特的热稳定性强化机制成为研究热点。
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受到快速凝固技术的启发，高体积分数金属间化合物铝合金逐渐被开发出来，例

如 Al-Ce[90]、Al-Fe[91]、Al-Ni[92]、Al-Cr[93]、Al-Mn[94]等。这些体系通过过渡族元

素和 Al 形成的金属间化合物（如 Al3Fe，Al3Zr）钉扎晶界、阻碍位错，实现高

温下的力学性能的增强。 

名古屋大学的 Takata 团队制备 SLM Al-Fe 耐热铝合金，展现出独特的纳米

共晶结构及优异的室温拉伸性能，300 ℃热暴露 1000 h 后，强度没有明显降低，

表明该合金具有稳定的高温力学性能，其热稳定性来源于金属间化合物相的低粗

速率与晶界钉扎效应[95]。M.T. Pérez-Prado 研究发现 SLM Al-5Fe-6Cr 合金中的沉

淀相在熔池中和晶界上非均匀分布形成二十面体的金属间化合物相，200 ℃时其

屈服强度高达 344 MPa，300 ℃时达到 273 MPa，是有报道的最高屈服强度[85]。

Chen 等人制备出 SLM Al-5.7Ni 共晶合金，微观结构包含大量弥散分布的纳米尺

寸的 Al3Ni 颗粒，与基体呈共格关系，300 ℃的抗拉强度仍超过 140 MPa[96]。  

虽然借助过渡金属 Fe、Ni、Mn，目前开发出部分 Al-Ni 系[92]，Al-Fe 系[91]，

Al-Mn 系[94]及 Al-Cr 系[93]高温铝合金材料。然而，可规模化商用的增材制造耐热

铝合金材料仍有限，难以满足高温工况的迫切需求。后续工作通过借鉴铸造耐热

合金的成分设计原理，结合快速凝固特性进行体系优化，有望突破材料体系限制。 

1.5 本文研究内容 

目前，选区激光熔化铝合金获得了较为广泛的研究，形成了多种较为成熟的

成分体系。添加 Sc、Zr 等变质元素，Al-Mg-Sc-Zr 产生异质形核，促使粗大柱状

晶粒转变为细小等轴晶粒，消除了裂纹缺陷，屈服强度达到 300 MPa。为实现进

一步强化，提高 Al-Mg-Sc-Zr 中 Mg 元素含量，同时加入 Si 元素，可获得 Al-Mg-

Si-Sc-Zr 合金。研究表明 Al-Mg-Si-Sc-Zr 合金打印后内部无热裂纹，Al-8Mg-1.3Si-

0.5Mn-0.5Sc-0.3Zr 屈服强度达到了 445 MPa，抗拉强度达到约 500 MPa，均匀延

伸率保持 10.4%[23]。Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 屈服强度达到了 412 MPa，抗拉

强度约 475 MPa，均匀延伸率超过 15%[97]。Al-Mg-Si-Sc-Zr 表现出优异的强塑性

匹配性和良好的工程应用前景。该体系通过固溶强化、细晶强化与纳米析出协同

作用，兼具高强度和良好成型性，为航空航天轻量化构件提供极具潜力的材料解

决方案。 

相比于其他成分系 SLM 铝合金，关于 Al-Mg-Si-Sc-Zr 的研究存在以下几方
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面待完善之处。首先，与多数 SLM 铝合金相似，Al-Mg-Si-Sc-Zr 强化机制包括

细晶强化、固溶强化和第二相强化，这些强化机制在文献中已经获得了详细的定

量分析。优异的塑性变形能力，可以避免和减弱材料内部产生应力集中的程度，

避免结构材料的快速断裂，然而至今未有研究关注该类铝合金优异的塑性变形能

力的控制机制。其次，SLM 制备 Al-Si、Al-Cu 和 Al-Zn 合金的热处理已经获得

了较为广泛的研究，包括固溶和时效过程中 Si 相、Cu 和 Zn 等固溶原子析出和

演变行为，但过固溶 Mg、Si 原子析出行为及其对力学性能的影响仍未进行系统

研究。最后，Al-Mg-Si-Sc-Zr 高温力学性能和蠕变行为的研究还未开展。鉴于上

述要点，本论文以 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 为研究对象，进行如下相关内容研

究： 

（1）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 塑性机制研究。分析 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 合金的微观结构，确定其拉伸塑性变形的影响因素，建立单向拉伸塑

性模型，利用模型衡量各因素的作用，预测拉伸塑性随材料、工艺的变化规律。 

（2）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 热处理行为研究。对 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 进行固溶和时效处理，研究处理过程 Mg、Si 过固溶原子析出行为和力学

性能变化规律，分析固溶和实效处理对力学性能影响的作用机理。 

（3）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温性能研究。对打印态 Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 合金进行高温拉伸和蠕变实验，研究高温条件下合金单向变形和蠕变

变形行为，分析环境温度和应力水平对合金微观结构的影响，确定高温性能的影

响因素和作用机理，揭示 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 髙温强化机制和高温

蠕变机制。 
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第二章 实验材料及方法 

2.1 实验材料及制备方法 

本论文中采用江西宝航新材料有限公司生产的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si

和 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 粉末，粉末粒径为 15~53 μm，平均粒径约 23.6 μm，采用

气雾化方法制备而来，其化学成分如表 2-1 所示。 

表 2-1 本论文采用的合金粉末化学成分 

 Mg Si Sc Zr Mn Zn Cu Al 

Al-Mg-Si-Sc-Zr 7.66 0.62 0.57 0.29 0.035 0.036 0.031 Bal. 

Al-Mg-Sc-Zr 4.12 0.036 0.55 0.26 0.045 0.034 0.039 Bal. 

选区激光熔化制备在德国 SLM Solutions 公司制造的小型金属 3D 打印机

SLM 125 上进行，打印获得尺寸 15×15×15 mm3 的立方块状样品，如图 2-1 所示。

SLM 打印速度 540-1800 mm/s，激光功率 370 W，扫描间距 100 μm，层厚 30 μm，

层间转角 67°，激光光斑尺寸 120 μm，预热温度 100 ℃，采用高纯 Ar 气保护，

打印过程保持氧元素含量小于 50 ppm。采用 7050 铝合金材质基板，使用前基板

采用磨床磨平，表面粗糙度 Ra=1.6 μm，丙酮+酒精清洗去除表面油污。打印后

采用电火花线切割将立方块样品从基板切除。 

 

图 2-1：（a）德国 SLM 125 机器;（b）选区激光熔化打印样品 

2.2 热处理方案 

采用合肥科晶 KSL-1200 型号厢式电阻炉，对 SLM 样品进行时效处理。时
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效处理温度为 300 ℃-400 ℃，保温时间分别为 1 h、2 h、4 h、6 h、8 h、12 h。

保温后取出样品，在空气中冷却到室温。热处理炉升温速度慢、时间长，时效处

理时，将炉温升至目标温度后，通过专用夹钳将放有样品的坩埚放入炉中，加热

保温。 

2.3 力学性能测试 

2.3.1 显微硬度 

使用迈格仪器 SmartVickers 1000Z 测量 SLM 状态和时效处理样品的显微维

氏硬度。显微硬度测量具体参数如下。采用 100 g 试验载荷，保压时间是定为 10 

s，确保压痕形成的稳定性。每种类型的样品重复测量 10 次，取平均值作为对应

样品的显微硬度。获得的显微硬度压痕尺寸约 20-30 μm，重复测量时相邻压痕尺

寸大于 350 μm。采用电火花线切割制备显微硬度测试样品，切割后样品进行机

械抛光和研磨处理，最后抛光采用 0.5 μm 粒径的碳化硅抛光膏。 

2.3.2 室温及高温拉伸 

SLM 打印态和时效态样品室温及高温拉伸测试在岛津 AGS-10KNXD 拉伸

实验机上进行。该实验机最大载荷 10 KN，载荷测量精度 0.1 N。使用拉伸机配

套的南京睿泽 RVX-112 光学引伸计测量拉伸应变，如图 2-2（a）所示。采用电

火花线切割加工的狗骨形板状拉伸样品，样品的尺寸如图 2-2（b）所示。测试前，

样品进行研磨去除切割影响层。 

采用喷漆法，在样品标距段的两端产生标记点。拉伸过程中，光学引伸计摄

像头连续高速拍摄标距段图像，通过像素计算两端标记点之间的距离，进而计算

标距长度的变化和工程应变。同时，软件读取应力传感器数值，根据样品初始截

面积，计算工程应力，绘制拉伸工程应力应变曲线。 

单向拉伸采用恒应变速率控制，应变速率为 10-3 s-1。拉伸过程中，每 10%应

变量，程序软件自动更新标记点追踪图像，采用载荷下降门槛值作为拉伸断裂判

定标准，门槛值为载荷下降到最大值的 80%。高温拉伸测试温度为 200 ℃、150 ℃

和 100 ℃。采用拉伸机配套的南京睿泽环境温度实验箱控制拉伸测试温度，如下

图 2-2（c）所示，其温度控制误差为±2 ℃。 
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图 2-2：（a）南京睿泽 RVX-112 光学引伸计;（b）狗骨头拉伸样品尺寸;（c）拉伸机配套环

境温度试验箱 

2.3.3 高温蠕变 

高温蠕变实验基于岛津 AGS-10KNXD 电子万能实验机上进行，利用环境温

度实验箱控制蠕变温度。实验采用 Lo Piccolo 等人发明的阶梯蠕变实验方法[98]，

进行两类蠕变实验。一类固定实验温度，逐渐增大蠕变应力，称为恒温度阶梯蠕

变。另一类固定蠕变应力，逐渐升高蠕变温度，称为恒应力阶梯蠕变。恒温度阶

梯蠕变温度为 150 ℃和 200 ℃，应力范围为 100-300 MPa。恒应力阶梯蠕变应力

为 130 MPa 和 150 MPa，蠕变温度为 150-200 ℃。应变测量仍采用 RVX-112 光

学引伸计，实时采集标距段蠕变变形量，数据采集频率设定为 1 Hz，满足蠕变速

率动态跟踪需求。 

 

图 2-3：重复蠕变示意图，下图表示瞬态过程中试样所受的应力随时间的变化，上图显示相

应的蠕变应变 
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2.4 微观结构分析 

2.4.1 X 射线衍射 

利用 X 射线衍射（X-ray diffraction, XRD），分析了 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-

0.6Si 的相组成，XRD 衍射在 Bruker D8 Advanced diffractometer 衍射仪上进行。

采用 Cu-Kα 辐射，λ=0.15406 nm，电压 40 kV，电流 40 mA，扫描范围为 20-100°，

步长为 0.02°，扫描速率 3 °/min。 

2.4.2 金相显微分析 

使用基恩士 VHX-5000 超景深显微镜拍摄制备样品的金相组织，利用电火花

线切割方法制备金相样品，切割后的样品利用酚醛树脂热镶嵌，镶嵌温度 120 ℃，

加热时间 10 min。镶嵌的样品进行机械研磨抛光，后进行腐蚀。腐蚀液为凯勒试

剂，成分为 1 mlHF+2.5 mlHNO3+1.5 mlHCl+95 ml 水，腐蚀时间 5-10 s。 

2.4.3 扫描电镜分析 

采用扫描电子显微镜 FEI Nova Nano430 对制备的样品进行微观结构分析，

对拉伸、蠕变样品断口进行分析，加速电压 15 kV。微观结构分析采用电子通道

衬度模式，断口分析采用二次电子模式。采用电火花线切割方法制备微观结构分

析样品，切割后的样品进行机械研磨和抛光，之后进行电解抛光处理。抛光液为

10%高氯酸酒精（10 ml 浓高氯酸+90 ml 酒精），抛光采用 16 V 恒电压控制，抛

光时间约 20 s。抛光后采用蒸馏水和酒精清洗，吹干。断口分析则利用拉伸、蠕

变断裂后的样品直接分析，断口不做处理，已保持原始断裂形貌。 

该扫描电镜配备了电子背散射衍射（Electron Back Scattering Diffraction, 

EBSD）附件，用于分析制备样品的晶体取向和织构。EBSD 分析步长为 0.2 μm，

加速电压 18 kV，电子束斑 6.0，工作距离 9.8 mm，样品倾转角 70°，信号采集探

头与样品表面距离 166 mm。EBSD 样品制备过程与扫描电镜微观结构分析样品

相同。 

2.4.4 透射电镜分析 

利用 FEI TecnaiG2 F20 对 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 样品进行高倍透射电子

显微分析，该透射电镜装备了 Bruker XFlash 5030、高角环形暗场像附件、4K*4K 
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Gatan Oneview 快速相机，用于样品元素分析和相分布分析。透射电子显微镜加

速电压 200 kV，信息分辨率优于 0.14 nm，STEM 分辨率：优于 0.2 nm，最小电

子束斑尺寸为 0.2 nm。透射电子显微镜样品。样品用 2000#SiC 纸机械研磨至 60 

μm 厚，打孔至 Φ3 mm 圆盘，然后在 Gatan 691 上进行离子束薄化，减薄过程中

利用液氮持续冷却。 
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第三章 室温拉伸性能及强韧化机制 

传统 SLM Al-Mg-Sc-Zr 屈服强度约 300 MPa，难以满足高强铝合金的应用需

求。提高 Mg、Si 等元素含量是设计开发更高强度 SLM 铝合金的可能途径。目

前，关于 Al-Mg-Si-Sc-Zr 合金已有初步报道，其微观结构强化机制已经获得了详

细的定量分析，然而至今未有研究关注该类铝合金塑性变形能力控制机制的报道。 

本章实验利用 Solutions 125 打印机制备了 Mg 含量达到 7.5 wt.%、Si 含量

0.6 wt.%的 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr，系统研究了制备工艺对材料内部微

观结构的影响规律，包括微观组织形貌、晶粒形态、第二相类型及分布，对制备

的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 综合拉伸性能进行了实验，分析了 SLM Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金的微观结构与其拉伸塑性变形的影响关系，建立了单向拉

伸塑性模型，利用模型衡量各因素的作用，预测拉伸塑性随材料、工艺的变化规

律。实验结果有望对 SLM 高强铝合金成分和性能设计提供一定的理论和实验参

考。 

3.1 SLM 成型影响 

为了探究适用于选区激光融化 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的最佳工作窗口，

本实验研究了不同扫描速度对 SLM 制备的 Al-Mg-Si-Sc-Zr 原始态成型质量以及

微观组织的影响。结合微观结构表征以及力学性能分析了选区激光融化 Al-Mg-

Si-Sc-Zr 合金工艺参数对其的影响，为选区激光融化高强度铝合金的实际应用奠

定基础。 

 

图 3-1：SLM 成型工艺图 
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选取 SLM 打印激光功率 370 W，扫描间距 100 μm，层厚 30 μm，层间转角

67°，激光光斑尺寸 120 μm，扫描速度在 650 mm/s-2500 mm/s。探究成型工艺参

数对成型质量、微观结构以及力学性能。SLM 成型工艺示意图如图 3-1 所示。 

 

图 3-2：不同激光能量密度的表面形貌 

由于铝合金不同合金的材料特性，导致铝合金在选区激光融化过程中更容易

产生气孔、热裂纹、氧化物等缺陷，相比较于其他材料，铝合金的选区激光融化

成型更加难以控制。图 3-2 给出了不同激光能量密度的表面形貌。 

 

图 3-3：选区激光融化合金试样沿垂直方向 EBSD 结果（a）激光能量密度 67 J/mm3；（b）

激光能量密度 112 J/mm3；（c）激光能量密度 176 J/mm3；（d）激光能量密度 189 J/mm3 
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根据表面形貌结果来看，在较低的能量密度也就是较快的扫描速度下，表面

有些许缺陷，这是一种激光飞溅物，并且表面还有孔隙的存在。经过 EDS 线扫

分析该夹杂物为铝的氧化物。经分析飞溅物在飞溅过程中冷却，由于激光能量密

度较低难以在重熔时将其完全融化，形成了如图所示的夹杂物。在 67 J/mm3-189 

J/mm3 的能量密度下，表面成型质量良好没有较明显的气孔以及缺陷。在较高能

量密度下如能量密度为 223 J/mm3 时表面出现些许气孔，该类气孔主要为冶金气

孔，气孔大多为较规则的圆形，结合材料特性可知该气孔可能由一些元素如 Mg，

在激光打印时能量密度过高挥发导致。 

成型质量的优劣主要由能量密度的大小决定，根据成型质量选择 67 J/mm3-

189 J/mm3 四个样品准备 EBSD 试样，分析微观结构组成。EBSD 结果如图 3-3 所

示，四个能量密度的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 微观结构均由细小的等轴晶粒和

粗大的柱状晶粒组成。通过软件分析等轴晶和柱状晶所占比例，结果显示，随着

激光能量密度的增加柱状晶所占比例减小，相应的等轴晶所占比例增加。在能量

密度为 67 J/mm3 时等轴晶所占比例仅为 35%，但激光能量密度增加到 189 J/mm3

时等轴晶所占比例增加到 70%。 

3.2 SLM 态微观结构 

 

图 3-4：SLM 样品（a）金相图；（b）SEM 图；（c）等轴晶区高倍图；（d）柱状晶区高倍图 
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基于选区激光融化的成型原理，打印态 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 表

现出独特的微观结构。金相及扫描电镜图像如图 3-4（a）所示，微观结构表现出

沿水平方向弯曲、交叉的灰黑条带形貌，竖直方向表现出堆叠的熔池状形貌。在

扫描电镜下发现其微观组织由柱状晶和等轴晶交替排列。 

选区成型质量及微观结构组成较为合适的 176 J/mm3 能量密度的 Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品进行详细的取向特征分析。通过拍摄 EBSD 和绘制反极图

分析，可得样品由典型的等轴晶和柱状晶组成，对混合结构进行了等轴晶和柱状

晶的分离统计晶粒尺寸。等轴晶晶粒尺寸较为集中通常小于 1 微米，柱状晶则集

中在 0.5-2 微米之间，如图 3-5 所示。通过反极图可得该铝合金等轴晶部分取向

基本随机分布，没有明显的择优取向。柱状晶部分则有较为明显的丝织构特征，

为（100）方向垂直于基板的丝织构。 

 

图 3-5：激光能量密度 176J/mm3 的 EBSD 图、反极图及晶粒尺寸统计图 

采用 Pandat 软件将 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 和 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 的凝

固路径进行了对比，如图 3-6 所示。Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr降温凝固时，762 ℃

开始发生液固转变反应 L→L＇+Al3(Sc,Zr)，析出 Al3(Sc,Zr)。628 ℃时发生凝固

反应 L＇→α-Al+L"，形成主要的基体相。573 ℃时发生共晶反应 L"→β-Mg2Si+α-

Al，液相转变为基体和 Mg2Si。295 ℃时发生固相反应，在基体 α-Al 固溶体中析

出 AlMg 金属间化合物相。 

上述软件采用的是遵从 Scheil 方程的非平衡凝固条件。这类非平衡凝固中，
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溶质原子在固相中无扩散，在液相中均匀混合。这与实际 SLM 过程会存在很大

的差异。首先 SLM 过程中，固液界面原子分配是非平衡的。SLM 高速凝固会导

致溶质捕获现象，在很多 SLM 合金中已经被证明。其次 SLM 固液界面前沿的液

相中，溶质原子也缺乏足够的时间达到扩散均匀。因而计算出的凝固路径只能作

为定性参考。 

 

图 3-6：Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 和 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 的凝固路径 

为了更为清晰的研究该样品特定的微观结构，对样品进行了 STEM 研究。如

下图所示为等轴晶区域高角度环形暗场拍摄结果及 EDS 面扫结果。等轴晶晶粒

清晰可见、晶界十分清晰。并且 HAADF 图像表明等轴晶区域处存在两种第二相，

已在图像上标记，分别是分布于晶界处的椭圆形或棒状的第二相和弥散分布在晶

内第二相，尺寸为别为一百纳米和几十纳米。EDS 面扫结果显示了 Al、Si、Mg、

Sc、Zr 元素的分布图，晶界处的第二相主要为 Mg 和 Si 两种元素，晶内的第二

相则主要为 Sc 和 Zr 这两种元素，剩余区域各种元素几乎均匀分布。Mg 和 Si 有

较稳定的化学结构，Mg 是二价金属，容易失去电子形成+2 价金属阳离子，而 Si

是四价非金属，易接受电子形成较为稳定的四配位结构。由于电子结构的互补性

使得 Mg 元素和 Si 元素可以形成稳定的化学键。 

在选区激光融化的过程中，由于反复的快速融化和冷却，合金中的 Mg 和 Si

元素容易在晶界处发生偏析。高温下 Mg 和 Si 形成 Mg2Si 相，在快速冷却时该

相优先在晶界处析出，这主要是因为晶界提供了更多的能量和空间来降低系统的

总能量。在合金粉末中添加 Sc 和 Zr 能够细化合金的晶粒有助于减少缺陷，主要
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原因是因为 Sc 和 Zr 在合金中形成 Al3(Sc，Zr)纳米颗粒，这些纳米颗粒与铝基

体有极小的晶格配错度，可以作为有效的异质形核点。并且由于选区激光融化工

艺具有极高的冷却速率，在合金凝固过程中 Al3(Sc，Zr)纳米颗粒在熔池内部迅速

析出并作为形核异点。且由于熔池内部存在显著的温度梯度，在熔池中心区域，

温度较高，Al3(Sc，Zr)颗粒可能会部分融化。在熔池边界区域，温度较低，Al3（Sc，

Zr）颗粒更容易保持稳定。在以上这些条件下，铝基体在这些纳米颗粒上竞争生

长，形成细小的等轴晶。 

 

图 3-7：激光能量密度 176 J/mm3 样品 HAADF 像及 EDS 面扫图像 

3.3 室温拉伸性能 

如图 3-8 所示为 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 和 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 的室

温拉伸工程应力-应变曲线和应变硬化率曲线。常规的 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 合金

室温拉伸表现出典型的弹性变形阶段、塑性变形阶段和颈缩阶段，没有明显的屈

服点。Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 与 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 拉伸变形过程相似，经

过初始阶段的弹性变形后，即发生明显应变硬化现象，拉伸应力随着工程应变铸

件增大，直至到达最大流动应力对应的抗拉强度点。 

将 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 与 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 进行拉伸性能指标的对

比，结果发现高 Mg 含量的 176 J/mm3 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 合金屈服
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强度为 412±8 MPa,比 Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 的屈服强度（300±5 Mpa）高出 112 

MPa。SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 的均匀延伸率达到 15.6±0.6%，与 Al-4Mg-

0.5Sc-0.3Zr 的均匀延伸率（15.8±0.2%）相当。高 Mg 含量的 Al-7.5Mg-0.5Sc-

0.3Zr-0.6Si 合金屈服强度明显提升的同时，均匀延伸率并没有明显的降低。 

根据应力应变曲线可以观察到 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 拉伸过程具

有锯齿状的变形行为，这一锯齿状波动现象被称作 Portevin-le Chatelier(PLC)效

应，铝镁合金的一个显著特征，是一种在特定温度和加载速度下的不稳定塑性变

形现象。PLC 效应的原因普遍认为是动态应变时效机制（Dynamic Strain Ageing，

DSA），这种机制代表着溶质原子与位错之间的相互影响，在铝镁合金中，当可

动位错在运动过程中被晶体中的障碍所阻拦时，溶质原子 Mg 将通过扩散的方式

向其偏聚，并形成溶质原子气团将可动位错钉扎。在外加应力的作用下，可动位

错将通过热激活的方式越过障碍，继续向前运动，这个脱钉过程在宏观上表现为

应力的瞬间降低。可动位错与溶质原子之间反复的钉扎和拖钉过程就形成了应力

应变曲线上的锯齿状波动。 

由工程应力应变曲线可获得加工硬化率曲线，如图 3-8（b）所示。由加工硬

化率曲线发现，塑性变形阶段 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 的应变硬化率随

着应变逐渐变小（下图的应变硬化率Ⅱ阶段），颈缩点，即真应力应变曲线与应变

硬化率曲线的交点出现在Ⅱ阶段结尾时刻。这意味着 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si

样品中没有明显的缺陷，否则内部缺陷会导致应变硬化率在颈缩之前陡然下降。 

 

图 3-8：（a）拉伸工程应力应变曲线；（b）加工硬化率曲线 

如图 3-9 中总结了 SLM 铝合金的屈服强度和均匀延伸率的匹配关系。Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 具有较好的强塑性匹配，超过了 Al-Si、Al-Mg-Sc-Zr，甚

至是时效硬化过后的 Al-Cu 和 Al-Mn。考虑到材料密度的时候，Al-7.5Mg-0.6Si-



安徽工程大学硕士学位论文 

30 

0.5Sc-0.3Zr 的比屈服强度为 153 J/g，这超过了大多数的选区激光融化金属，例

如 17-4 PH SS、316L SS、钛合金、Inconel 738、和 Inconel 718，综上所述，Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr SLM 打印态具有良好的比强度和塑性协同作用，在轻量

化结构中具有很大的潜力。 

 

图 3-9：（a）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr、Al-Si、Al-Mg-Sc-Zr、Al-Cu、

Al-Mn 的屈服强度和均匀延伸率总结;（b）SLM Al-7.5Mg0.5Sc-0.3Zr-0.6Si、17-4 PH SS、316L 

SS、Ti 合金、Inconel 738 和 Inconel 718 的比屈服强度和均匀伸长率总结 

将不同能量密度（49-223 J/mm3）制备的高 Mg 含量的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 合金分别进行拉伸实验，获得拉伸性能（屈服强度、抗拉强度、均匀延伸

率）随能量密度变化的关系。发现随着扫描速度的减小，能量密度逐渐增大，SLM 

Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的屈服强度、抗拉强度整体上有所提升，但均匀延伸

率先增大后减小。结合本章 3.1 节能量密度对内部缺陷和微观结构的影响，认为

能量密度较低时（49-67 J/mm3），SLM 缺陷对拉伸性能起决定性作用。由于制备

能量密度不，样品内部存在未熔合、空洞缺陷，导致能量密度越低，拉伸性能越

差。能量密度充足时，样品缺陷较少，样品微观结构决定其力学性能。如激光能

量密度为 85-176 J/mm3 时，呈现出较优越的性能，抗拉强度和屈服强度缓慢上

升，均匀延伸率缓慢下降。当激光能量密度超过 176 J/mm3 时，样品内部出现空

洞，导致拉伸性能降低。 

3.4 分析及讨论 

本章本研究设计并采用 SLM 制备了一种新型 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 合

金，它表现出显著改善的强度-延性协同。作用在之前的研究中，对添加 Mg 和 Si

进行了深入的分析和讨论[23, 97]，这里将不再重复。除了优异的强度，Al-7.5Mg-
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0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 高塑性，优异的强度和高塑性使其可展现出优异的韧性，保证

工程结构服役过程的可靠性。由于相关强化机制已经研究、分析讨论的非常清楚，

本章将主要讨论 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 优异均匀延伸率的机制。 

如图 3-10 所示，假设 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 中柱状粗晶横截面为六边

形，其宽度为 λ。前述微观结构表征表明柱状晶晶界上分布有 Mg2Si，假设 Mg2Si

的宽度为 w，则 Mg2Si 体积分数𝑓与柱状晶宽度 λ 和 Mg2Si 宽度 w 关系可以用下

式（3-1）表示： 

                         w=(1-√1-f)λ                                              （3 − 1）                       

金属塑性变形时，位错增殖将引起应变硬化。相反，孔洞的形成和扩展将引

起样品软化（几何软化），导致流变应力降低[57]。这两种机制决定了变形的金属

样品表观应变硬化行为，如图 3-8 所示意。提升样品单向拉伸均匀延伸率主要包

括提高位错增殖密度或延缓内部孔洞形核和扩展。 

SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 中，Mg2Si 相可以起到强化作用，但也增加

了晶界附近拉伸变形塑性应变不相容性，成为空洞易于形核位置。假设拉伸变形

空洞形成的临界应变为 εc。临界应变的主要影响因素是脆性析出相的尺寸[99, 100]，

二者间相互关系如式（3-2）所示： 

εc= (
Gb+Gcbc

1.67ECrc

)
1 2⁄

                                        （3 − 2） 

式中，G、Gc、b、bc、Ec 分别为基体的剪切模量、析出物的剪切模量、基体

的 Burgers 矢量、析出物的 Burgers 矢量、析出相的杨氏模量，w 表示脆性析出

相的体积分数。 

由于空洞形成后将迅速导致几何软化，这种几何软化远大于位错增殖引入的

应变硬化，导致孔洞形成后，表观应变硬化率将不再上升（如图 3-8 所示），均

匀延伸率达到最大，因而临界应变 εc 通常与均匀伸长率 εu 相当[100]。将式（3-1）

和式（3-2）相结合，并用均匀伸长率 εu 代替临界应变 εc，可以将 Al-7.5Mg-0.5Sc-

0.3Zr-0.6Si 的均匀伸长率 εu 与 Mg2Si 的体积分数关联。二者关系如式 3-3 所示： 

εu≈ (
Gb+Gcbc

1.67EC(1-√1-f)λ
)

1 2⁄

=
c

√1-√1-f
                           （3 − 3） 

上式描述了均匀伸长率随 Mg2Si 含量的变化，如图 3-10 所示。将 SLM Al-

7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 均匀延伸率与 Mg2Si 含量关系，以及文献中已有报道的
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数据作于上图中，发现式（3-2）可以准确的描述已有数据，表明这种模型关系在

解释合金均匀延伸率方面是有效的。 

当 Mg2Si 的体积分数从 3.9%（Liu 等人报道的 Al-8Mg-1.3Si-0.5Mn-0.5Sc-

0.3Zr[101]）降低到 1.74 %（本文的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si）时，均匀伸长率

可从 10.4%增加到 15.7%。这与 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 的实测值（εu=15.6%）

相符合，说明 Mg2Si 是决定 SLM Al-Mg-Si-Sc-Zr 均匀伸长率的决定性因素，通

过探索合理的 Mg、Si 含量比，有望设计出具有更加优异强塑性、强韧性的 SLM 

Al-Mg-Si-Sc-Zr 合金。 

 

图 3-10：（a）Mg2Si 宽度 w 与其体积分数 f 的关系示意图;（b）拉伸韧性金属应变硬化曲线

起源示意图；（c）SLM AlMg-Si 合金的拉伸均匀伸长率与 Mg2Si 体积分数的相关性 

3.5 本章小结 

本文设计并制备了新型无缺陷 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si，系统研究了

SLM 激光能量密度对合金内部缺陷和微观结构的影响规律，室温拉伸实验分析

了制备状态合金的力学性能，提出描述合金拉伸均匀延伸率的模型，主要结论如

下： 
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1、利用 SLM 可制备高 Mg 含量的块体 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 合金。随

着激光能量密度的增加，合金内部按未熔合空洞、全致密无缺陷、微气孔的顺序

逐渐变化。67-176 J/mm3 能量密度范围内可获得全致密、无裂纹的 Al-7.5Mg-

0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 样品。 

2、SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 微观结构为等轴超细晶+柱状粗晶构成的

混合结构，等轴超细晶尺寸约 550 nm。柱状粗晶尺寸超过 1 微米，内部包含胞

状结构。等轴晶和胞状结构内部含有纳米尺寸 Al3(Sc，Zr)颗粒，晶界和胞界上还

有长条状的 Mg2Si 相 

3、具有高 Mg 含量的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 展现出优异的拉伸性能，

屈服强度和均匀伸长率分别达到 412±8 MPa 和 15.6%±0.6%。与 SLM Al-Mg-

Sc-Zr 相比，其屈服强度提高了 40%，均匀延伸率基本不损失。SLM Al-7.5Mg-

0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 强塑性匹配超过了 SLM 制备态 Al-Mn、Al-Cu、Al-Si 等合金。 

4、推导了描述 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 塑性变形能力的数学模型，

发现拉伸均匀延伸率与脆性相 Mg2Si 体积分数 f1/4 成反比，模型预测与实测结果

及文献报道结果高度符合。 
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第 4 章 时效处理及强化机制 

尽管添加 Mg、Si 等元素后，打印态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金屈服强

度可达到约 400 MPa,抗拉强度约 450 MPa,但距离目前先进的锻造铝合金仍有差

距，例如热成型制备的 Al-7.9Zn-2.4Cu-1.8Mg 室温屈服强度达到 700 MPa，抗拉

强度达到 743 MPa[102]。进一步开发 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金的强化

技术，对于扩展在工程中的应用具有重要促进作用。 

位错强化、晶界强化、固溶强化及第二相强化是铝合金中常用的四类强化方

法。四种方法中，晶界和第二相在基体中引起的晶格畸变场和应力场最大，强化

效果最明显。Al 合金晶粒细化只能通过大塑性变形实现，但 SLM 打印的复杂结

构零件无法进行大塑性变形，因而 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 进一步强化

只能考虑第二相强化。室温下，Al 基体中 Mg 的固溶度小于 1 wt.%,Si 几乎不固

溶[103]。本论文制备的 SLM 铝合金中，Mg 和 Si 的浓度达到 7.5 wt.%和 0.6 wt.%，

即使考虑已形成的 Mg2Si，基体中 Mg 的含量仍旧远超过其室温溶解度。SLM Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中过固溶的 Mg 处于热力学不稳定状态，可能发生自然

时效，从基体中脱溶析出，转变为平衡状态状态。为了实现 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 的进一步强化，考虑对其进行人工时效处理，促进过固溶的溶质原子

析出为第二相，结构转变到平衡状态。这也是高强度 Al 合金材料常用的强化处

理方式。 

本章中探索了 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 可能的热处理方式，确定了

最佳时效工艺参数。拉伸实验表明经时效处理对 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 强化

效果明显，其屈服强度和抗拉强度分别提升了约 100 MPa。利用 XRD、扫描和

透射电子显微镜分析了，时效后材料的微观结构，对可能的时效强化机制进行了

分析讨论。 

4.1 热处理工艺分析 

铝合金常用的热处理工艺是固溶+时效处理，为了确定本论文适用的热处理

工艺，首先利用热力学计算软件 pandat 分析了 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 凝固

过程相析出行为。如图 4-1 所示为 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 和对照材料 Al-4g-

0.5Sc-0.3Zr 中析出相与温度关系图线。Al-4g-0.5Sc-0.3Zr 凝固时依次析出 Al3(Sc、
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Zr)、α-Al 和 β-AlMg，三者析出温度分别为 756 ℃、639 ℃和 222 ℃，室温条件

下三者体积分数分别为 1.56 vol%、88.06 vol%和 10.38 vol%。 

添加 Mg 和 Si 元素后，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中的相析出行为发生了一

定的变化。762 ℃时析出 Al3(Sc、Zr)相，其固相含量随温度降低缓慢增加，600 ℃

以后析出量基本不再增加，室温下 Al3(Sc、Zr)含量约 1.55 vol%。628 ℃时开始

析出基体相 α-Al，其固相含量随温度降低迅速增加，546 ℃时固相含量达到峰值

97.05 vol%。573 ℃时开始析出新相 Mg2Si，析出温度区间较窄，495 ℃时固相含

量基本达到峰值 1.6 vol%，随后直至降温到室温，其含量均保持不变。295 ℃时

开始析出 β-AlMg，其含量随温度降低逐渐增大，室温 20 ℃时，含量增加到 17.6 

vol%。伴随 β-AlMg 的析出，基体 α-Al 含量逐渐减小，室温时其含量减少到 79.2 

vol%，表明该温度区间内发生的是 α-Al 固溶体中析出 β-AlMg 的固相转变。 

 

图 4-1：（a）SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr；（b）SLM Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr 相转变与温度

关系图线 

上述相析出图线是利用 Pandat 软件 Scheil 模型计算获得的，虽然其适用于

非平衡凝固，但模型仅假设溶质在固相中无扩散，在液相中均匀混合。对于固液

两相界面处的溶质分布，Scheil 模型仍然采用平衡分配，与 SLM 高冷却速度下

界面处的固相溶质捕获行为不相符，这可能是 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样

品中没观察到 β-AlMg 相的主要原因，也说明样品中 Mg 原子处于不平衡状态。

通过时效处理，促进 β-AlMg 析出，是可能的强化方式。 

一般来说铝合金在时效处理前，常进行固溶处理，促进粗大先析出相的溶解。

图 4-1 的相转变曲线表明 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中的先析出相 Mg2Si

的析出溶解温度达到了 573 ℃，而液相从 546 ℃就开始迅速增加。573 ℃时，液

相体积分数已经达到 28.5 vol%。表明利用固溶处理，促进 Mg2Si 中溶质 Mg 溶
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解是不可行的。SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 只能采用直接时效处理。 

4.2 时效态拉伸性能 

 

图 4-2：（a）（b）激光能量密度为 176 J/mm3 的 AlMgSiScZr 试样维氏硬度随温度和时间的变

化趋势；（c）试样时效处理前后力学曲线汇总 

如图 4-2（a）（b）所示为 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 时效后显微硬度

随时效温度和时效时间变化关系。在 300-400 ℃范围进行 2 h 时效处理后，样品

的显微硬度在 151-157 范围内波动，不同时效温度获得的样品硬度基本相同。选

择时效温度 300 ℃，时效时间 0-12 h，探究时效时间对显微硬度的影响。发现随

着时效时间的延长，样品显微硬度先增加后降低。经过 8 h 处理的样品，显微硬

度最高，达到 163±3，远高于 SLM 态样品的 133±7，提高了 23%。300 ℃、8 h

时效处理后，样品显微硬度最高，后续研究中均采用此种时效工艺。 

如图 4-2（c）所示为不同工艺的 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品时效

处理后，拉伸工程应力应变曲线及拉伸性能变化规律。拉伸过程中，时效样品经

过初始阶段的弹性变形后，便进入塑性变形阶段，流变应力随着变形增加逐渐增
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大。5%-10%工程应变范围内，时效样品表现出最大流变应力，部分样品最大流

变应力达到约 550 MPa。随后样品流变应力随应变增大逐渐减小，直至发生瞬时

断裂。与时效前的 As-SLM 样品相比，时效后的样品屈服强度和抗拉强度提升超

过 100 MPa，但均匀延伸率也明显降低，符合金属材料常见的强度-塑性倒置关

系规律。细致分析发现，时效前样品拉伸曲线表现出明显的锯齿效应，但时效后

拉伸曲线中的锯齿效应基本消失，具体原因将在后续内容分析讨论。 

 

图 4-3：（a）（b）（c）时效处理前后抗拉强度、屈服强度、均匀延伸率随能量密度变化曲线；

（d）时效增加强度随能量密度变化曲线 

根据拉伸工程应力应变曲线，获得不同 SLM 工艺的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 时效处理后拉伸性能（包括屈服强度、抗拉强度、均匀延伸率），获得拉伸

性能与 SLM 能量密度关系，如图 4-3 所示。在能量密度 50-190 J/mm3 范围内，

随着能量密度增加，时效后抗拉强度先迅速增大，后基本保持稳定。50 J/mm3 样

品时效态抗拉强度为 502±5 MPa,稳定态抗拉强度约 532 MPa。屈服强度变化趋

势与抗拉强度类似，50 J/mm3 的时效态样品屈服强度约 468±6 MPa,稳定态屈服

强度约 501 MPa。时效态均匀延伸率随着能量密度的增加始终在缓慢增加，例如

50 J/mm3 时均匀延伸率为 3.3±0.4%，190 J/mm3 时增加到 9.1±1.5%。 
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如图 4-3（d）所示，与 SLM 态相比，时效处理引起材料明显强化，屈服强

度和抗拉强度分别提升了约 113 MPa 和 77 MPa。并且对不同 SLM 激光能量密

度的样品，该强化效果在均保持稳定，表明直接时效处理对不同工艺的 SLM Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 均具有普遍的强化效果。但时效处理也降低了 Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的塑性变形能力，拉伸均匀延伸率平均降低约 5.7%。 

强塑性关系图是衡量金属综合力学性能的主要方式之一。图 4-4（a）为时效

态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 屈服强度-均匀延伸率关系图及比强度-均匀延伸率

关系图。作为对比图中也包含了 SLM 态的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、Al-Si、

Al-Mg-Sc-Zr、Al-Cu 及 Al-Mn 等常见的选区激光熔化铝合金材料。时效态材料

屈服强度-均匀延伸率匹配比 SLM 制备态、Al-Si、Al-Mg-Sc-Zr、Al-Cu 合金整体

上移，表现出更优异的强塑性匹配性能，例如 190 J/mm3 时的时效态样品，屈服

强度 520 MPa、均匀延伸率 9.1%，优异的强塑性匹配超过了目前大部分锻造 7 系

铝合金样品。 

 

图 4-4：（a）时效前后 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、Al-4Mg-0.5Sc-0.3Zr、Al-Si、Al-Mg-Sc-Zr、

Al-Cu、Al-Mn 的屈服强度和均匀延伸率总结；（b）时效前后 SLM Al-7.5Mg0.5Sc-0.3Zr-0.6Si、

17-4 PH SS、316L SS、Ti 合金、Inconel 738 和 Inconel 718 的比屈服强度和均匀伸长率总结 

由于铝合金具有天然的低密度优势，本实验中采用 Mg、Si 等轻质元素强化，

二者综合作用，使得本 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 具有明显的低密度、轻量化优

势。材料轻量化效果可采用比强度衡量，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 比强度-均匀

延伸率关系如图 4-4（b）所示。时效态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 比强度超过了

目前常见的选区激光熔化金属，包括 316L 不锈钢、Ti 合金、17-4 PH 钢等材料。

同时时效态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 保持一定的塑性变形能力，为抵抗瞬间脆

性断裂预留一定裕度。高比强度及良好塑性变形能力使得时效处理 SLM Al-
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7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在轻量化结构件方面展现出广阔应用前景。 

4.3 时效态微观结构 

为了确定时效处理引起力学性能变化的原因，对时效态样品微观结构进行了

深入分析。如图 4-5 所示为 300 ℃、8 h 时效处理前后 X 射线衍射图谱。SLM 态

样品 XRD 图表现出主要基体相 α-Al 和 β-Mg2Si 的衍射峰。时效后，X 射线衍射

峰位置和相对强度没有发生明显变化，表明时效后样品中主要组成相没有发生明

显变化，包括相种类、含量及统计晶体学去向。深入分析发现，时效后 α-Al 相

衍射峰比原始态更高也更窄，尤其是高指数镜面间距对应的衍射峰，如（220）、

（222）两组衍射峰，如图 4-5 局部放大图所示。 

 

图 4-5：时效处理前后 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr XRD 图线 

无缺陷的理想晶体，X 射线衍射只发生在固定的角度，衍射峰为直线，没有

宽度。产生缺陷后，局部原子排列改变，晶面间距增大或减小，局部衍射角度变

大或减小，叠加到整体衍射峰中，引起衍射峰变宽。根据上述理论，可推断 α-Al

衍射峰锐化的主要原因可能是时效引起样品回复，内部位错密度降低。通常温度

超过 0.3 Tm 时，金属内部开始发生回复。0.5 Tm 时，显著回复，开始再结晶。α-

Al 熔点为 879.15 K，时效温度 300 ℃（573.15 K），远超过 0.3~0.5 Tm。回复导致

位错密度显著降低，引起衍射峰变窄，锐化。 

图 4-6 为时效处理前后 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品微观结构扫描
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电子显微镜电子通道衬度成像结果对比。扫描结果显示，时效处理样品仍旧保持

了等轴超细晶+柱状粗晶的混合组织。统计显示等轴超细晶的尺寸为 0.58±0.21 

μm，与 SLM 态时晶粒尺寸基本相同。相比于 SLM 态样品，时效后析出相发生

变化，等轴晶区域晶内和晶间白色点状析出相更多。电子通道衬度对原子序数敏

感，高原子序数相电子散射截面大，获得信号更强，在扫描图像中表现的更加明

亮。根据 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中元素组成，可推断时效析出后更多的白色

相可能是 Al3(Sc,Zr)。除了可能的 Al3(Sc,Zr)相增多以外，扫描电镜图像中未发现

其他的时效样品微观结构的明显变化。 

 

图 4-6：时效前后 SEM 图以及晶粒尺寸分析 

如图 4-7 所示，为时效处理前后 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 微观结构

透射电镜显微图像。SLM 态样品部分等轴超细晶晶界附近和柱状粗晶内部存在

大量的位错缠结，导致对应的晶界和晶内模糊不清楚。时效后样品微观结构普遍

变得清晰。等轴细晶区晶界上的位错基本消失，晶内干净，可以看到大量的黑暗

的点状析出相，其尺寸远小于 50 nm，如图 4-7 时效态等轴晶中蓝色箭头所示。

在晶界上可以看到灰暗、模糊的更大尺寸的团块状相，如图 4-7 时效态等轴晶中

红色箭头所示。该灰色相尺寸可达到 100 nm,其衬度与周围晶粒相当，导致其难

以清楚分辨。 
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时效态样品柱状粗晶区微观结构变化更加明显。SLM 态下的晶内位错缠绕

普遍完全消失不见，晶内区域干净。存在大量的析出相。部分析出相呈点状，尺

寸很小，如图 4-7 时效态柱状晶中蓝色箭头所示。部分析出相呈椭圆状，尺寸达

到百纳米，如图 4-7 时效态柱状晶中红色箭头所示。尺寸对比可知这种大尺寸的

椭圆相与等轴超细晶区域晶界上的相可能属于同一类。小尺寸点状相对应于等轴

超细晶区域的点状析出相。时效处理后，样品等轴超细晶和柱状粗晶位错消失可

能主要是由于时效过程中发生了回复，这与 XRD 衍射中看到的衍射峰宽度变窄

相一致，对力学性能的影响将在后面小节中进行分析讨论。 

 

图 4-7：时效前后 SLM 制备 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 试样微观结构透射电镜显微图像 

图 4-8 为时效态样品透射电子显微镜高角环形暗场像和对应的元素分布面

扫描结果。HAADF 图像可以看出其微观结构包含等轴晶和两类析出相。一类析

出相较为明亮，如图中蓝色箭头所示。另一类析出相较为灰暗，如图中红色箭头

所示。根据 HAADF 成像原理可知，明亮的相为高原子序数相，灰暗像为低原子

序数相。EDS 面扫结果表明灰暗相主要含有 Mg 元素和少量的 Si 元素，明亮相

主要含有 Sc 元素。根据元素组成和 XRD 衍射峰结果，可知灰暗相主要是 β-Mg2Si，
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明亮相主要是 Al3(Sc,Zr)，表明时效态样品相组成与 SLM 态基本相近。 

 

图 4-8：时效态样品透射电子显微镜高角度环形暗场像和对应的元素分布面扫描结果 

与 SLM 态样品相似，时效样品中存在明显的 Mg、Si、Sc 元素聚集现象,并

且 Si 聚集区域和 Mg 元素基本对应，说明时效后样品仍主要含有 Mg2Si 和

Al3(Sc,Zr)相，这与 XRD 衍射图谱反应的结果相一致。但细致对比发现，与 SLM

态相比（第三章元素分布面扫图 3-7），时效样品 Mg 元素聚集区形态发生很大变

化，为细小的圆球形，尺寸远小于 100 nm，明显与时效前 SLM 样品中 100 nm

的多变长条形形态不同。时效后，Mg 聚集区和基体区信号强度的差别比 SLM 态

更明显，说明时效后，Mg 聚集程度增大。除此之外，基体 α-Al 中出现了 Mg 元

素浓度较高的区域，如图 4-8 中白色箭头所示。这些区域中没有对应出现 Si 的

聚集。说明这些含 Mg 较多的区域，并不是 β-Mg2Si 相，可能是时效析出 Mg 的

偏聚区。这些偏聚区比例小，所以 XRD 图中没有明显的衍射峰。 

与时效前 SLM 态类似，Si 元素聚集区与 Mg 聚集区域基本对应，但聚集区

信号强度与基体 α-Al 信号强度差别降低，甚至聚集区和基体 α-Al 间没有明显的

边界，表明 Si 元素的聚集程度降低，说明 β-Mg2Si 相中 Mg 含量升高，Si 占比

降低。对比时效前后 Sc 元素面分布扫描结果（图 4-8 与第三章元素分布面扫图

3-7），发现时效后样品中含 Sc 析出相明显增多，这与图 4-6 扫描电镜及图 4-7 透

射电镜结果相一致。SLM 冷却速度高，导致制备时 Sc 元素在凝固界面前沿中发
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生固相溶质捕获，而在时效过程中，向平衡态转变而析出含 Sc 的 Al3(Sc,Zr)相。 

综合上述 XRD、扫描电镜、透射电镜以及 EDX 元素面扫结果可知，SLM Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在经历 300 ℃、8 h 时效处理后，内部晶粒尺寸、α-Al 晶

体学取向统计结果、主要析出相种类没发生明显变化。但时效时 β-Mg2Si 由多边

长条形转变为圆球形，尺寸减小到约 50 nm。α-Al 基体中产生 Mg 元素偏聚区，

并且 Al3(Sc,Zr)相数量明显增多。 

4.4 分析讨论 

本章节通过系统的实验发现时效处理可明显提高 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 硬度，经过 300 ℃、8 h 时效处理后，样品屈服强度和抗拉强度分体

提高了 113 MPa 和 77 MPa。时效后 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 表现出优异的综

合性能，在金属结构轻量化方面展现出广阔应用前景，后序内容将对时效引起样

品力学性能变化的原因进行分析和讨论。 

铝合金中常见的强化机制包括晶界强化、位错强化、固溶强化、第二相强化。

本章 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、300 ℃、8 h 时效处理中等轴超细晶晶粒尺寸基

本不变化。柱状粗晶晶粒尺寸大，晶界近乎平直，热处理长大的驱动力远小于等

轴超细晶，时效处理后其尺寸也将保持不变。因而 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr、300 ℃、8 h 时效处理后拉伸强度提升的晶粒尺寸效应可忽略。 

透射电镜观察发现时效后等轴晶和柱状晶区域位错普遍消失，这将导致拉伸

变形过程中新产生位错运动的阻碍降低，新位错更容易滑动，对应的拉伸流变应

力和强度降低。Schoenung 等人研究发现位错对 7075 强化可用 Bailey–Hirsch 关

系描述。强化效果与平均取向因子 M、剪切模量 G、柏氏矢量 b、以及位错密度

ρ1/2 等因素有关，变形粗晶 7075 铝合金中位错强化效果大约 35 MPa[104]。一般来

说常规变形铝合金中，位错密度可以达到 1014-1015 m-2,而退火或时效铝合金中约

1012-1013 m-2，例如 Miao 等人研究发现 120 ℃时效的压缩态 7A85 铝合金，位错

密度由 3.59×1014 m-2 快速降低到 0.62×1014 m-2[105]。本章时效中采用的 Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 为熔体凝固获得的，其位错密度显著低于退火或时效态，即

ρ<<1012-1013 m-2，由于该合金试样位错密度较低，这部分位错即使在 300 ℃、8 

h 时效中完全消失，位错消失对抗拉强度的降低影响极小，几乎可以忽略不记。 

固溶强化时铝合金最常见的强化方式之一，典型的固溶强化铝合金包括 3 系
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Al-Mn 合金和 5 系 Al-Mg 合金。SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中快速凝固捕

获的 Mg、Si、Sc、Zr 等溶质原子，对位错产生拖拽作用，导致流变应力升高。

而当流变应力超过临界值后，位错摆脱溶质的束缚，快速运动，导致含有较多 Mg

的 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 流变应力出现锯齿形状。300 ℃、8 h 时效，

引起明显的 Mg、Sc 等过固溶原子的沉淀析出，溶质原子（尤其是 Mg 原子）导

致的间歇性拖拽效果消失，可能是时效态样品拉伸应力应变曲线锯齿流变现象消

失的主要原因。溶质原子的沉淀析出会降低 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中的固溶

强化效果，导致其拉伸强度降低。 

固溶强化效果主要与固溶元素的含量成正比。本论文采用的 Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 合金中，Mg 是主要的合金元素，其含量远大于其他的 Si、Sc、Zr 三

种元素，因而样品中固溶强化主要由 Mg 原子贡献。Zhang 等人分析及计算表明

SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 中 Mg 原子固溶强化效果约 30 MPa[106]，则时效

处理引起 Mg 脱溶析出导致屈服强度的降低应小于 30 MPa。时效前存在拉伸锯

齿效应，时效后部分 Mg 原子脱溶，残留的 Mg 固溶原子不足以引起锯齿效应，

脱溶的部分 Mg 原子是锯齿效应的主要贡献因素。应力应变曲线分析可知，锯齿

效应对应的流变应力差值约 16 MPa（图 4-2），可以推断时效脱溶析出的这部分

Mg 原子对应的固溶强化效果与该值 16 MPa 相当，这与 zhang 等人计算出的 Mg

原子总的强化效果为 30 MPa 相符合。根据以上分析，本论文认为时效脱溶导致

的屈服强度降低值约 16 MPa。 

高强度铝合金最主要的强化效果是第二相强化，这也是铝合金主要采用时效

热处理进行强化的原因。根据微观结构分析结果可知 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

时效处理后主要发生三种析出相变化，包括原 Mg2Si 相变化、Al3(Sc,Zr)增多及

Mg 原子偏聚；由于时效提升屈服强度为 113 MPa，而位错回复和脱溶导致屈服

强度降低约 10-20 MPa，可以发现析出相变化引起的强化效果高达 130 MPa，证

明时效处理强化 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的有效性。这主要是由于 Mg2Si

相尺寸减小，分布更加弥散，且形态变得规整，而 Al3(Sc,Zr)也是铝合金的有效

强化相，三种时效相变化共同作用，引起 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 屈服

强度明显提升。 
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图 4-9：SEM 图（a）打印态室温拉伸断口侧面；（b）热处理态室温拉伸断口侧面；（c）图

（b）蓝框区域内二次电子像；（d）图（a）红框区域高倍图像；（e）图（b）蓝框区域高倍图

像；（f）图（b）蓝框区域背散射电子像 

虽然时效处理明显提高 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的强度，但却损失

了其均匀延伸率。拉伸断裂样品表面分析发现，SLM 态样品断口附近表面仍然

比较平整，没有明显的缺陷或孔洞形成（图 4-9（a）、（d））。而时效态样品断口

附近表面出现明显的成片的微小孔洞（图 4-9（b）、（e））。高倍二次电子像结合

背散射电子像，分析发现孔洞周围伴随黑色的富 Mg 的 Mg2Si 相。这可能是由于

时效处理导致 Mg 在 Mg2Si 相周围析出后，引起其相界面与基体匹配性降低。而

强度的提升又引起拉伸变形时位错在界面处更大的位错塞继和界面切应力。二者

综合作用导致时效后 Mg2Si 相界面变形不协调，出现拉伸变形孔洞。 

由于 Mg2Si 往往出现在 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 等轴晶晶界和柱状晶亚

晶界上，导致在相界面处出现的拉伸孔洞、微裂纹可以沿着晶界和亚晶界迅速扩

展，导致时效后样品拉伸断口中出现更多的沿晶断裂形貌，明显区别于 SLM 态

样品的韧窝状断口形貌，如图 4-10 所示。这种 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

时效析出行为引起的强度升高、塑性降低现象是大部分铝合金时效处理均会产生

的变化。只要保证时效后，仍具有一定塑性（例如均匀延伸率大于 6%），就可以

保证使用过程的可靠性，而时效的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 塑性满足这一条

件，保证了其应用的可靠性。 
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图 4-10：时效前后断口的扫描电镜图 

4.5 本章小结 

本章系统研究了 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 可能的热处理方式，对处

理后样品拉伸性能进行了测试，分析了时效引起微观结构的变化，通过系统实验

以及分析讨论可以得到以下结论。 

1、区别于传统铝合金的固溶+时效处理工艺，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 不能进行固溶处理，只能进行直接时效。时效温度提高（300-400 ℃范围

内），Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 显微硬度基本不变化。时效时间延长，显微硬度

先升高后降低，最佳时效工艺为 300 ℃、8 h。 

2、300 ℃、8 h 时效处理引起 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 明显强化，屈

服强度和抗拉强度分别可达 500 MPa 和 550 MPa，相比于 SLM 态样品分别提升

113 MPa 和 77 MPa，但同时效塑性变形能力降低，均匀延伸率平均降低 5.7%。

时效态 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金表现出优异的综合性能，具有较好的结构

轻量化应用前景。 

3、SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在经历 300 ℃、8 h 时效处理后，内部晶
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粒尺寸、α-Al 晶体学取向统计结果、主要析出相种类没发生明显变化。但时效时

β-Mg2Si 由多边长条形转变为圆球形，尺寸减小到约 50 nm。α-Al 基体中产生 Mg

元素偏聚区，并且 Al3(Sc,Zr)相数量明显增多。 

4、300 ℃、8 h 时效引起的时效强化主要是 Mg2Si 相的变化、Mg 元素偏聚

和 Al3(Sc,Zr)引起的，三者综合作用可提升 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的屈服强

度超过 130 MPa。但 Mg2Si 相中 Mg 的偏聚同样引起界面结合能力降低，增大沿

晶断裂倾向，导致塑性变形能力和均匀延伸率降低。 
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第五章 高温拉伸性能及变形机制 

结构轻量化是交通运输、航空航天领域未来的主要发展方向，3D 打印高强

铝合金技术的发展为轻量化的发展提供的充足保障。轻量化后的运输工具运行温

度越来越高，对相关部件的高温服役能力提出越来越高的要求。轻质结构材料在

满足常温高性能要求的同时，其高温性能和耐热性成为关注的重点。能够在 300-

400 ℃范围内具有高力学性能逐渐成为铝合金重点研究方向。 

铝合金高温力学性能的提升一方面依赖于内部的析出相，利用耐热相钉扎位

错和晶界[107]，提高其高温强度。另一方面依赖于制备工艺创新，实现独特的微

观结构，提高晶界、相界面的稳定性[108]。金属选区激光融化技术凝固速度快，

获得组织更加细小，析出相更加细小弥散，同时常常表现出超晶和柱状晶构成的

混合组织[109]。前面章节表明 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 具有典型的等轴超

细晶+柱状粗晶的混合组织，在晶界和亚晶界上分布有细小的 Mg2Si 相，晶内有

Al3(Sc,Zr)相。其独特微观结构中的柱状晶平直晶界、晶界和亚晶界相及晶内相理

论上对高温变形均具有阻碍作用，提升其高温性能。然而目前，选区激光熔化铝

合金高温性能研究仍未系统开展。 

本章内容通过高温力学性能实验和分析技术相结合，系统研究了 SLM Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金高温拉伸变形行为和性能，对高温变形机制进行了

深入分析，以期为推动 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在高温铝合金领域的应用奠定

理论和实验基础。 

5.1 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温拉伸性能 

为了探究选区激光融化 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金在高温条件下的力

学性能及变形行为，本章对不同能量密度的试样进行了不同高温下的单向拉伸实

验。如图 5-1 所示，为 67-189 J/mm3的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品在 100 ℃、

150 ℃、200 ℃下单向拉伸工程应力应变曲线。 

100 ℃时，67-189 J/mm3的样品，除流动应力不同，拉伸变形过程基本相似。

试样先表现出弹性变形阶段，随后出现屈服平台，流动应力变化缓慢，甚至降低。

拉伸工程应变 εe 超过 5%后，表现出应变硬化，流动应力随应变逐渐增加，直至

到达曲线平台处。随后变形中，流动应力先缓慢降低，后发生瞬间断裂。该温度
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下拉伸变形过程与室温下基本相同（图 4-2），但强度降低，屈服强度和抗拉强度

约 400 MPa。 

150 ℃拉伸时，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品经历屈服后，出现软化行为，

流变应力随着应变的增加而逐渐降低，直至发生瞬间断裂。这与样品在室温（图

4-2）和 100 ℃时的应变硬化行为完全不同。150 ℃时，样品屈服强度约 300 MPa，

抗拉强度约 320 MPa，明显低于室温和 100 ℃的对应强度。 

200 ℃拉伸工程应力应变曲线与 150 ℃相似，样品在达到最高流变应力（抗

拉强度）以后，出现应变软化，直至发生瞬间断裂。200 ℃ SLM Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 的拉伸强度比 150 ℃更低，不同能量密度的样品，屈服强度约 100 

MPa-200 MPa，但拉伸断裂延伸率明显高于 150 ℃。 

 

图 5-1：不同激光能量密度 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温拉伸应力应变曲线 

综合比较室温、100 ℃、150 ℃和 200 ℃下 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 拉伸

应力应变曲线，发现随着实验温度的升高，屈服强度和抗拉强度均减小，但断裂

延伸率先减小后增大。另一方面，高温拉伸时应力应变曲线保持稳步变化，无室

温时的锯齿流变现象。这可能是由于在高温状态先，固溶 Mg 原子等振动加大，

无法有效拖拽位错，或者较高的温度，促进了动态回复等微观结构变化，消除位

错并减少应力集中，减弱锯齿流动现象。 

将 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温拉伸性能与 Al-12Si、Al-6Ni、Al-

10Ce、6063-T5、6061-T6 等常见耐热铝合金的高温性能进行对比，如图 5-2 所
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示。Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在高温下的性能优于其他几种合金，其 100 ℃时

的屈服强度几乎是其他几种合金的两倍。例如，此温度下 67 J/mm3的 Al-7.5Mg-

0.6Si-0.5Sc-0.3Zr合金，屈服强度为 398±4 MPa，而6061-T6屈服强度为 194 MPa，

6063-T5 为 187 MPa。直到实验温度升高到 200 ℃时 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

高温屈服强度仍保持与其他常见铝合金相同。例如 200 ℃时，67 J/mm3 的 Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金，屈服强度仍保持为 162±40 MPa，6061-T6 为 175 

MPa，6063-T5 为 144 MPa，常用的 Al-6Ni 为 73 MPa，Al-10Ce 合金为 66 MPa。 

 

图 5-2：（a）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、Al-12Si、Al-6Ni、Al-10Ce、6063-T5、6061-T6 在

100 ℃、150 ℃、200 ℃下的屈服强度；（b）Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr、Al-12Si、Al-6Ni、

Al-10Ce、6063-T5、6061-T6 归一化温度下的比屈服强度 

由于添加较多的低熔点轻元素 Mg，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的实际熔点

Tm≈819 K（546 ℃）和密度要明显低于其他常见铝合金，比如 Al-Si、Al-Ni、Al-

Ce合金等。考虑合金实际熔点和密度，提出合金比屈服强度-归一化温度关系图。

（比屈服强度为屈服强度和密度的比值，归一化温度为实验测试温度与对应合金

熔点的比值。）如图 5-2（b）所示显示了 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金比

屈服强度-归一化温度关系。Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 明显由于其他的 Al-Si、

Al-Ni、Al-Ce 等合金，尤其在 T=0.4-0.5 Tm 范围内。表明本论文所设计的合金可

以在轻量化的同时，具有优异的高温强度，为其高服役温度构建的轻量化提供了

备选方案。 

根据 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金试样高温拉伸工程应力-应变曲线，绘

制出试样高温屈服强度与温度关系，如图 5-3 所示。虽然 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 具有优异的高温强度，但其随温度上升明显软化，且不同激光能量密度的

样品，软化速度具有一定的差别。189 J/mm3 的试样高温屈服强度下降最快，其
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软化程度约 3.4 MPa/K。67 J/mm3 的试样高温屈服强度下降最为缓慢其软化程度

约 2.2 MPa/K。将不同能量密度，高温屈服强度随温度软化程度进行对比，发现

SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温屈服强度软化程度随能量密度持续增大，制

备时能量密度越大，高温屈服强度对温度变化越敏感，如图 5-3（b）所示。 

 

图 5-3：（a）选区激光融化 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金不同激光能量密度高温下屈服强

度汇总；（b）选区激光融化 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金屈服强度随温度下降速率 

5.2 高温拉伸断裂特征 

为了探究 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金的高温拉伸变形及断裂机理，

对高温拉伸试样的断口进行 SEM 扫描分析。图 5-4 为 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 高温拉伸断口形貌 SEM 图像。100 ℃时（图 5-4(a)、(d)），试样断口并不平

整，较为粗糙，这意味着材料可能在断裂前有一定的塑性流动。并且从图中观察

到断口分布着大小不同的孔洞和凹坑，可能是材料内部的气孔、夹杂物或在断裂

过程中形成的空洞。从断口结构上看存在部分韧窝，且有撕裂脊的存在，该断口

形貌表明 100 ℃时 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 主要发生韧性断裂。 

低倍图像观察发现，150 ℃拉伸断口断口表面相比于 100 ℃时平整，断面存

在长条状形貌、圆形颗粒和孔洞（如图 5-4）。高倍下的 SEM 图像能观察到较为

明显的等轴晶和柱状晶区域，同时可以观察到一些微型空洞和韧窝，这可能是材

料内部的气孔、夹杂物或者断裂过程中形成的。断口表面呈现一些较平坦的区域，

可能是穿晶断裂产生的解理面，这种平整断口下的解理面是材料发生脆性断裂的

证据。 
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图 5-4：（a）、（d）为选区激光融化 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 合金试样在实验环境温度为

100 ℃时低倍和高倍的拉伸断口；（b）、（e）为合金试样在环境温度为 150 ℃时低倍和高倍

的拉伸断口；（c）、（f）为合金试样在环境温度为 200 ℃时低倍和高倍的拉伸断口 

200 ℃时，低倍扫描电镜图像观察到 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 断口表面极

为粗糙，存在许多不规则的纹理和凹凸不平的特征，不同于 100 ℃下的韧窝断裂

行为和 150 ℃下的脆性解理断裂特征。可能表明合金试样在 200 ℃的高温下经

历了复杂的断裂过程。高倍下的断口 SEM 图像能观察到明显的颗粒状形貌，且

晶粒形态相较于室温拉伸的断口有着较大的区别，这可能是合金试样在高温下发

生了软化，断口材料塑性流动+软化共同作用的结果。三种不同的断口，表明 Al-

7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在三个温度下高温拉伸变形机制及断裂机制存在差别。 

5.3 高温变形机制分析 

为了确定 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温变形机制，借助高温蠕变实

验，分析高温下材料应力应变响应行为。蠕变过程中，试样在高温、低应力作用

下发生缓慢塑性变形，试样的应变随着时间的延长不断增加，应变与时间关系曲

线即为蠕变曲线。如图 5-5 所示为 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品典型的

蠕变曲线。150 ℃和 200 ℃下，蠕变表现出典型的三过程阶段。初期，应变随时

间快速增加，但应变速率（曲线斜率）随时间逐渐减小，为初始蠕变阶段。第二

阶段，应变稳定增加，应变速率保持稳定，称为稳定蠕变阶段。第三阶段应变和

应变速率均快速增加，直到发生瞬间断裂，称为加速蠕变阶段。 
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图 5-5：激光能量密度为 67 J/mm3 的合金试样在固定温度下不同应力区间的蠕变曲线（a）

150 ℃；（b）200 ℃ 

稳态蠕变阶段应变速率受原子层面变形方式、激活能、自由体积等因素的影

响，反映材料变形的本征控制机制，是 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温性能分析

的关键。为获得稳定蠕变速率，本章采用 Lo Piccolo 等人提出的阶梯控制实验方

法（第二章图 2-3），分析 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在恒定温度和恒定应力两类

条件下的应变响应行为。恒温度实验中，蠕变应力逐渐增大。恒应力实验中，蠕

变温度逐渐升高。 

 

图 5-6：激光能量密度 189 J/mm3 的合金试样的蠕变曲线（a）固定温度 150 ℃；（b）固定温

度 200 ℃；（c）固定应力 130 MP；（d）固定应力 150 MPa 
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如图 5-6 为 189 J/mm3 的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品在 150 ℃、200 ℃

和 130 MPa、150 MPa 下稳态蠕变阶段应变-时间关系。在四种外界条件下，稳定

蠕变阶段基本均表现为直线，应变速率保持不变。恒温度蠕变实验中，外加应力

越高，稳定应变速率越大。例如 150 ℃时，200 MPa 的稳态应变速率几乎为零，

应变随时间增加缓慢。290 MPa 时，应变随时间迅速增加，应变速率远大于 200 

MPa。恒应力蠕变实验中，实验温度越高，稳定应变速率越大。例如 130 MPa 时，

150 ℃的应变增加缓慢，190 ℃的应变速率明显增大，200 ℃的应变急速增加，

迅速发生蠕变断裂。 

如图 5-7 为 112 J/mm3 的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品在 150 ℃、200 ℃

和 130 MPa、150 MPa 下稳态蠕变阶段应变-时间关系。稳态蠕变阶段变形特征与

189 J/mm3 样品相似，此处不再做详细描述。 

 

图 5-7：激光能量密度 112 J/mm3 的合金试样的蠕变曲线（a）固定温度 150 ℃；（b）固定温

度 200 ℃；（c）固定应力 130 MPa；（d）固定应力 150 MPa 

如图 5-8 为 67 J/mm3 的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品在 150 ℃、200 ℃和

130 MPa、150 MPa 下稳态蠕变阶段应变-时间关系。稳态蠕变阶段变形特征与上

述两个能量密度的样品相似，此处不再做单独描述。 
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图 5-8：激光能量密度 67 J/mm3 的合金试样的蠕变曲线（a）固定温度 150 ℃；（b）固定温

度 200 ℃；（c）固定应力 130 MPa；（d）固定应力 150 Mpa 

金属在高温下变形过程受自由体积、激活能和金属原子间作用势等基本物理

参量控制，综合作用下的稳态蠕变速率和外应力间的关系符合经典的幂率方程 

𝜀̇ = 𝐴𝑒𝑥𝑝 (
−𝑄

𝑅𝑇
) 𝜎𝑛                                              （5 − 1) 

式中，𝜀̇是蠕变速率，A 是材料常数，Q 是蠕变激活能，R 是气体常数（R=8.3 

J/mol），T 是绝对温度，n 是应力指数，𝜎是外加应力。 

式（5-1）两边取自然对数： 

ln ε̇ =lnA+n(ln σ)-
Q

RT
                                               (5 − 2) 

金属高温变形受外加温度和外加应力的影响，影响系数取决于具体的变形机

制。由式（5-2）可知，一定温度下，应变速率𝑙𝑛 𝜀̇与应力𝑙𝑛 𝜎呈线性关系，直线

的斜率表示变形应力指数 n。一定应力下，应变速率𝑙𝑛 𝜀̇与温度 T-1 呈线性关系，

直线的斜率与变形过程激活能 Q 有关。通过绘制高温蠕变过程𝑙𝑛 𝜀̇ − 𝑙𝑛 𝜎和𝑙𝑛 𝜀̇- 

T-1 直线关系图，即可确定变形过程的激活能 Q 和应力指数 n，进而确定变形过

程微观机制。 
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通过如图 5-5 至 5-8 所示恒温度蠕变稳态阶段进行线性拟合，可获得各外加

应力下，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 稳定蠕变速率𝜀̇，进而获得𝑙𝑛 𝜀̇ − 𝑙𝑛 𝜎关系。

采用直线拟合𝑙𝑛 𝜀̇ − 𝑙𝑛 𝜎关系，获得应力对应温度下变形应力指数 n。 

 

图 5-9：(a)不同激光能量密度的试样蠕变速率和应力的线性图；(b)不同激光能量密度在 150 ℃

和 200 ℃下的 n 值 

如图 5-9 所示为不同能量密度的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品𝑙𝑛 𝜀̇ − 𝑙𝑛 𝜎

关系及应力指数 n 随制备能量密度的变化。对所有能量密度的样品，外应力越

大，稳定蠕变速率越大。温度越高，稳定蠕变速率越大。相同变形温度和外应力

下，能量密度越高的样品，稳定蠕变速率越大。拟合直线的斜率为 Al-7.5Mg-0.6Si-

0.5Sc-0.3Zr 的应力指数 n。图 5-9 表明在相同变形温度下，能量密度增加，应力

指数基本保持不变。473 K 时，稳定的应力指数 n 约为 7~9，423 K 时，稳定的

应力指数 n 约为 11~12。 

应力指数 n 是判断材料变形过程中重要参数。对于高温变形的铝合金来说，

当 n≤1 时，材料的变形主要是由原子的扩散过程控制。n 增大时，主导变形机制

依次为晶界滑移、位错攀移。当 n>8 时，主导的变形机制转变到位错交滑移。本

研究中两个温度下各能量密度的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品应力指数 n 均

大于 8，表明位错交滑移主导了其高温变形行为，具体机制在后续章节讨论。 

通过对如图 5-5 至 5-8 所示恒应力蠕变稳态阶段进行线性拟合，可获得高温

变形时，Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 稳定蠕变速率𝜀̇，进而获得𝑙𝑛 𝜀̇ −T-1 关系。采

用直线拟合𝑙𝑛 𝜀̇ −T-1 关系，获得高温条件下变形激活能 Q。 

如图 5-10所示为不同能量密度的Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr𝑙𝑛 𝜀̇ −T-1直线关

系及变形激活能 Q 随制备能量密度的变化。对所有能量密度的样品，随着变形

温度的升高，稳态蠕变速率开始基本保持不变，后迅速增大。变形温度越高，稳
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定蠕变速率越大。低能量密度制备的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 样品稳定蠕变速

率普遍比高能量密度样品低。拟合直线的斜率为 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 的变

形激活能 Q。变形激活能与样品能量密度的关系如图 5-10 所示。在温度低于 445 

K 时，不同能量密度的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 激活能相当，约 0~30 kJ/mol。

温度高于 445 K 时，不同能量密度的样品激活能均明显增大，并且能量密度越小，

激活能越高，例如 189 J/mm3 样品的激活能约 139 kJ/mol，68 J/mm3 样品的激活

能高达 526 kJ/mol。 

 

图 5-10：（a）蠕变速率与与
1

𝑇
的线性图；（b）不同激光能量密度的热激活能 Q 

5.4 分析及讨论 

根据上述蠕变稳态应变速率的分析，可知 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高

温变形主要是位错交滑移主导的，在温度小于 445 K 时，激活能较为低。温度大

于 445 K 时，激活能较高。位错交滑移控制引起的应变硬化能力提升和高温条件

下的大变形激活能可能是 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 展现出优异高温性能

的主要原因。 

金属中的位错滑移分为平面滑移和交滑移两种主要方式。平面滑移是指位错

滑动过程中，不改变滑移面，持续前进。交滑移是指位错由一个滑移面转移到另

外一个滑移面[110]。层错能和短程有序是决定滑移方式的主导因素。层错能低的

材料，位错往往分解成两个不全位错加中间的层错，这种长长的结构导致交滑移

困难，层错能高的材料更易于交滑移。Al 层错能高达 172 mJ/m2[111]，属于典型的

高层错能金属材料。虽然本研究中的 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 添加 Mg，可以

降低材料的层错能[112]，但需要 Mg 含量非常高，例如，Mg 含量超过 10 wt.%时，
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层错能降低到 85 mJ/m2的中等层错能范围，超过 16 wt.%时，才能降低到 60 mJ/m2

的底层错能范围[113]。本实验中 Mg 含量远低于上述值，并且由于 Mg 处于过固

溶非平衡状态，Mg 原子在高温条件下将发生脱溶，从基体 α-Al 固溶体中析出，

导致材料层错能难以降低。这种脱溶析出行为已在第三章时效处理部分被证明。

滑移方式直接影响到位错的捕获和交互作用，交滑移中的位错易于改变滑移面和

滑移方向，增大与其他位错相遇和缠结的概率，为高温变形提供额外的应变硬化

能力，最终导致材料表现出更优异的高温强度。 

除了交滑移的作用，本章中 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温变形激活

能高达（139~526 kJ/mol），远高于一般铝合金的激活能（100 kJ/mol）。这可能主

要得益于其独特的混合结构加晶界上的长条状 Mg2Si。混合结构中粗大柱状晶具

有平直的晶界，可以提高界面的稳定性，抑制传统铝合金高温变形中的晶界迁移

过程，提高了高温变形的激活能，是 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 主要为位

错交滑移控制的原因之一。晶界和胞状结构中的长条状 Mg2Si 是典型的位错运

动障碍，不仅可以抑制晶界迁移，而且阻碍位错连续的平面滑移，激活高层错能

下的交滑移机制。 

5.5 本章小结 

本章将 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温力学性能实验测试技术和实验

分析方法相结合，系统研究了 SLM 制备态合金高温拉伸变形行为和性能，对高

温变形机制进行了深入分析。相关结论如下： 

1、高温拉伸时 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 出现软化现象。100-200 ℃

范围内，实验温度越高，屈服强度和抗拉强度越低，但断裂延伸率先减小后增大。

SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 表现出优异的高温拉伸性能，明显超过 SLM Al-

12Si、Al-6Ni、Al-10Ce、6063-T5、6061-T6 等常见铝合金。 

2、100-200 ℃范围内，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温强度软化程度随

能量密度增大，能量密度越大，升温软化程度越明显。189 J/mm3 的样品软化速

度约 3.4 MPa/K，67 J/mm3 的样品软化速度约 2.2 MPa/K。 

3、恒温阶梯蠕变实验发现 473 K 时，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 应力

指数为 7~9，423 K 时为 11~12，表明 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温变形

主要是位错交滑移过程控制。恒应力阶梯蠕变实验发现温度小于 445 K 时，SLM 
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Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 变形激活能约 0~30 kJ/mol，温度大于 445 K 时，迅速

增大到 139~526 kJ/mol。 
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第六章 全文结论 

本论文以选区激光融化技术为主要成型方法，系统研究了高 Mg 含量的 Al-

7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 合金的 SLM 成型工艺、微观结构、室温拉伸性能、热处

理工艺、热处理对微观结构和拉伸性能的影响，测试了 SLM Al-7.5Mg-0.5Sc-

0.3Zr-0.6Si 高温力学性能，利用阶梯蠕变实验分析了合金高温变形机制，获得如

下结论。 

1、利用 SLM 可制备高 Mg 含量全致密、无裂纹的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si

块体合金。随着激光能量密度的增加，合金内部按未熔合空洞、全致密无缺陷、

微气孔的顺序逐渐变化。合金微观结构为等轴超细晶+柱状粗晶构成的混合结构，

等轴超细晶尺寸约 550 nm。柱状粗晶尺寸超过 1 μm，内部包含胞状结构。等轴

晶和胞状结构内部含有纳米尺寸 Al3(Sc，Zr)颗粒，晶界和胞界上含有有长条状的

Mg2Si 相 

2、具有高 Mg 含量的 Al-7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 展现出优异的拉伸性能，

屈服强度和均匀伸长率分别达到 412±8 MPa 和 15.6%±0.6%。与 SLM Al-Mg-Sc-

Zr 相比，其屈服强度提高了 40%，均匀延伸率基本不损失，其优异的强塑性匹

配超过了 SLM 制备态 Al-Mn、Al-Cu、Al-Si 等合金。通过推导发现，SLM Al-

7.5Mg-0.5Sc-0.3Zr-0.6Si 拉伸均匀延伸率与脆性相 Mg2Si 体积分数 f1/4 成反比，推

导出的模型可准确预测含脆性 Mg2Si 相的 SLM Al-Mg-Sc-Zr-Si 塑性变形能力。 

3、区别于传统铝合金的固溶+时效处理工艺，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 不能进行固溶处理，只能直接时效。时效温度提高（300-400 ℃范围内），

Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 显微硬度基本不变化。时效时间延长，显微硬度先升

高后降低，最佳时效工艺为 300 ℃、8 h。时效处理引起 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 明显强化，屈服强度和抗拉强度分别可达 500 MPa 和 550 MPa，相比于 SLM

态样品分别提升 113 MPa 和 77 MPa，但同时效塑性变形能力降低，均匀延伸率

平均降低 5.7%。时效态Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr合金表现出优异的综合性能，

具有较好的结构轻量化应用前景。 

4、SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 在经历 300 ℃、8 h 时效处理后，内部晶

粒尺寸、α-Al 晶体学取向统计结果、主要析出相种类没发生明显变化。但时效时

β-Mg2Si 由多边长条形转变为圆球形，尺寸减小到约 50 nm。α-Al 基体中产生 Mg
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元素偏聚区，并且 Al3(Sc,Zr)相数量明显增多。时效强化主要是 Mg2Si 相的变化、

Mg 元素偏聚和 Al3(Sc,Zr)引起的，三者综合作用可提升 Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-

0.3Zr 的屈服强度超过 130 MPa。但 Mg2Si 相中 Mg 的偏聚同样引起界面结合能

力降低，增大沿晶断裂倾向，导致塑性变形能力和均匀延伸率降低。 

5、高温拉伸时 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 出现软化现象。实验温度越

高，拉伸强度越低，但断裂延伸率先减小后增大。SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr

展现出优异的高温拉伸性能，明显超过 SLM Al-12Si、Al-6Ni、Al-10Ce、6063-

T5、6061-T6 等常见铝合金。高温强度软化程度随能量密度增大，能量密度越大，

升温软化程度越明显。189 J/mm3 的样品软化速度约 3.4 MPa/K，67 J/mm3 的样品

软化速度约 2.2 MPa/K。 

6、恒温阶梯蠕变实验发现 473 K 时，SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 应力

指数为 7~9，423 K 时为 11~12，表明 SLM Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 高温变形

主要是位错交滑移过程控制。恒应力阶梯蠕变实验发现温度小于 445 K 时，SLM 

Al-7.5Mg-0.6Si-0.5Sc-0.3Zr 变形激活能约 0~30 kJ/mol，温度大于 445 K 时，迅速

增大到 139~526 kJ/mol。 
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行文至此，突然惊觉求学二十余载以至终章，三年的研究生生涯也已经即将
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