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选区激光熔化 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金显微组织与力学性能研究 

摘 要 

铝合金具有极好的比强度和比刚度，因而在航空航天、汽车和轮

船等领域有着非常广泛的应用，特别是在有轻质要求的次要结构件上，

铝合金的优势显著。然而，随着科技的进一步发展，相当多领域对轻

量化的要求也随之提高，在航空航天领域上尤为体现。铝合金结构件

的减重这一过程通常来讲会不可避免的伴随着元素的低密度及零件

结构的复杂性；一方面，可以通过设计合金元素成分调控合金的密度；

另一方面，需要一种新的工艺，来改良传统铝合金生产加工工艺在结

构复杂性上的欠缺。选区激光熔化（SLM）技术是一种颠覆性的新型

合金制造工艺，SLM 技术可以可直接制造任意结构复杂度的零部件，

且无需任何模具，适合用于轻质高强铝合金的加工制备。本工作使用

气相雾化工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 粉末为原材料，使用不同的

SLM 工艺参数打印 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品，并对经过 SLM 参数

优化后的制备样品进行不同制度的退火热处理，得到如下结论： 

首先，对不同 SLM 工艺参数的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行相对密

度测试和冶金缺陷分析，用以得出激光工艺参数对合金成形性的影响。

发现激光能量密度过高或过低都会对 SLM 的成形性能造成不利的影

响，随着能量密度的提升，合金的相对密度先增加后降低。不同激光

功率下 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的成形缺陷不同，当激光功率高于 55 
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J/mm3 时，成形试样开始出现裂纹。根据 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr

铝合金的成形质量确定了最优的工艺参数为激光功率 380 W、扫描速

度 1400 mm/s，在该工艺参数下，致密度高达 99.67%。 

其次，对 SLM 成形不同工艺参数下的显微组织和力学性能进行

分析和表征，通过对其 XOY 截面和 XOZ 截面的显微组织分析，其

熔池分为柱状晶区和等轴晶区。当激光功率为 380 W 时，扫描速度

1400 mm/s 时，力学性能达到最优，抗拉强度 332.94 MPa、屈服强度

245.42 MPa、伸长率 24.41%，在高温下仍能保持良好的力学性能。 

最后，对 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的样品中较优参数的样

品进行不同参数的退火处理，对其不同热处理参数的样品显微组织和

力学性能进行分析和表征，经过 375 °C 保温时间 8 h 退火处理后试样

的试样力学性能达到最优，样品的拉强度 411.43 MPa、屈服强度

358.58 MPa、伸长率 16.82%，抗拉强度和屈服强度分别较打印态试样

提高了 21.51%，31.56%，伸长率降低 45.13%。其强度增加的主要原

因是退火处理过程中，α-Al 中析出了大量的 Al11Ce3 纳米颗粒，起到

析出强化效果，拉伸断口仍呈韧性断裂。 

关键词：选区激光熔化，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金，退火处理，微观组织，

力学性能 
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Selective Laser Melting Al-Ce-Ca-Mn-Zr alloy structure and 

performance study 

Abstract 

Aluminum alloy has excellent specific strength and stiffness, and therefore has a 

wide range of applications in aerospace, automotive, and shipping fields, especially in 

secondary structural components with lightweight requirements. The advantages of 

aluminum alloy are significant. However, with the further development of technology, 

the demand for lightweight in many fields has also increased, especially in the 

aerospace industry. The process of reducing the weight of aluminum alloy structural 

components is usually inevitably accompanied by the low density of elements and the 

complexity of the component structure; On the one hand, the density of the alloy can 

be controlled by designing the composition of alloy elements; On the other hand, a new 

process is needed to improve the lack of structural complexity in traditional aluminum 

alloy production and processing techniques. Selective Laser Melting (SLM) technology 

is a disruptive new alloy manufacturing process that can directly manufacture 

components of any structural complexity without the need for any molds, making it 

suitable for the processing and preparation of lightweight and high-strength aluminum 

alloys. This work uses Al-Ce-Ca-Mn-Zr powder prepared by gas-phase atomization 

process as the raw material. Al-Ce-Ca-Mn-Zr alloy samples are printed using different 

SLM process parameters, and the prepared samples optimized by SLM parameters are 

subjected to different annealing heat treatments. The following conclusions are 

obtained: 

Firstly, relative density testing and metallurgical defect analysis were conducted 

on Al-Ce-Ca-Mn-Zr alloys with different SLM process parameters to determine the 

influence of laser process parameters on the formability of the alloy. It has been found 

that high or low laser energy density can have adverse effects on the formability of 

SLM. As the energy density increases, the relative density of the alloy first increases 
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and then decreases. The forming defects of Al-Ce-Ca-Mn-Zr alloy vary under different 

laser powers. When the laser power exceeds 55 J/mm3, cracks begin to appear in the 

formed sample. The optimal process parameters for SLM forming Al-Ce-Ca-Mn-Zr 

aluminum alloy were determined to be laser power of 380 W and scanning speed of 

1400 mm/s. Under these process parameters, the density reached 99.67%. 

Secondly, the microstructure and mechanical properties of SLM forming under 

different process parameters were analyzed and characterized. By analyzing the 

microstructure of its XOY and XOZ sections, the melt pool was divided into columnar 

and equiaxed crystal regions. When the laser power is 380 W and the scanning speed is 

1400 mm/s, the mechanical properties reach their optimum, with a tensile strength of 

332.94 MPa, a yield strength of 245.42 MPa, and an elongation rate of 24.41%. It can 

still maintain good mechanical properties at high temperatures. 

Finally, the samples with optimal parameters in SLM formed Al-Ce-Ca-Mn-Zr 

alloy were annealed with different parameters. The microstructure and mechanical 

properties of the samples with different heat treatment parameters were analyzed and 

characterized. After annealing at 375 °C for 8 hours, the mechanical properties of the 

samples reached the optimal level. The tensile strength of the samples was 411.43 MPa, 

the yield strength was 358.58 MPa, and the elongation was 16.82%. The tensile strength 

and yield strength increased by 21.51% and 31.56% respectively compared to the 

printed samples, while the elongation decreased by 45.13%. The main reason for the 

increase in strength is that during the annealing process, a large number of Al11Ce3 

nanoparticles precipitate in α-Al, which plays a strengthening role in precipitation, and 

the tensile fracture surface still shows ductile fracture. 

Zhang Wanwen 

Supervised by Sun Yufeng 

Keywords: Selective laser melting, Al-Ce-Ca-Mn-Zr alloy, annealing treatment, 

microstructure, mechanical properties  
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第 1 章 绪论 

1.1 研究背景 

作为一种新兴的材料加工制备技术，3D 打印技术可以快速制造任何复杂结

构的零件，一经问世，3D 打印技术就仰仗着自身出众的高速优势、低成本优势

和高集成度优势而引发国内外学者的热烈关注[1-9]。和传统的减材机械加工工艺

完全不同，3D 打印技术可以通过对 3D 模型进行切片，使用程序进行控制，根据

得到的切片数据直接制造出与设计模型完全相同的零部件；所以这种制造方法在

结构复杂度高的零部件制备上，优势显著；一方面 3D 打印有着近净成形的特点，

大量节省了原材料的投入成本，另一方面 3D 打印无需制备任何模具，进一步降

低了零部件制备的开销。因 3D 打印技术同时具有制造过程简单、不受零件形状

的约束、制造成本低廉和材料利用率高等特点，在金属零部件的快速制造及加工

模具的开发上，3D 打印技术不乏突破性潜能，尤其是在医疗领域、汽车和船舶

行业等应用广泛[10-16]。 

铝合金凭借自身良好的延展性、出众的耐腐蚀性、优秀的耐磨性及出色的导

电性，早已在航空航天、汽车、轮船、电缆电线及建筑业等一系列领域有了广泛

的应用[17-19]。作为一种有色金属，当今世界铝合金不仅使用范围广，使用量也非

常巨大（仅次于钢铁），自 20 世纪 70 年代开始，许多研究人员尝试着往铝合金

中增添第二相颗粒[20]、纤维[21]或晶须[22]，以期能进一步提高铝合金的各项性能。

铝合金的应用范围不只是局限在工业及相关领域，在我们日常生活中也处处可见

铝合金大量使用。在人类生活水平的进一步提高，科技水平日新月异的潮流中，

自然需要一些强度更高、耐腐蚀性能更强、导电性更好、耐磨性能更优的铝合金

种类，主流牌号的铝合金在一些新兴领域的使用上已开始显得力不从心，常见的

有高速列车中起到增强缓冲作用的挤压型铝材[23]、大规模电能输送用到的高导

铝制电缆[24]、300 °C 乃至更高温度下服役的耐热铝合金[25]、高性能汽车用铝板

等。当前来说，主流的铝合金零件制备工艺还是以传统的粉末冶金、热挤压、锻
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造和铸造等工艺为主，这些工艺效率低下，在铝合金零件制备上存在限制[26]。 

1.2 选区激光熔化成形(SLM)工艺简介 

1.2.1 SLM 成形工艺原理及特点 

作为一种典型的快速增材制造技术，选区激光熔化（Selective Laser Melting，

SLM）技术不仅可实现复杂零部件的直接制造，该技术制造出来的零部件往往有

着比铸造工艺制备的零部件更强的力学性能。完整的零部件 SLM 工艺制备过程

如下：绘制所需零部件的 3D 模型，选择一个或多个层厚对绘制的 3D 模型进行

切片；将切片完成的数据导入 SLM 打印机的控制系统，每一层成形的阶段内，

首先刮刀将粉末颗粒从原料舱室推送至打印舱室并铺展平整，控制系统根据切片

数据计算出激光的运动轨迹，激光照射区域的粉末快速熔化随后凝固形成合金，

之后刮刀零件回归到初始位置；多次循环这一过程直至最后一层成形完成，得到

与设计模型完全相同的零部件[27, 28]。与传统加工方法相比，SLM 技术具有以下

特点[29-31]： 

（1）SLM 技术减少了模具成本的支出，一方面模具的制作需要投入大量的

时间成本和经济成本，从而使得产品的开发周期和制造周期大大延长，而 SLM

技术只需绘制相应的三维模型文件就能直接制造所需的零部件；另一方面 SLM

技术制备出的零部件还有着更高的加工精度与更高的表面质量。 

（2）SLM 技术是一层接着一层的有序加工，因此第 n 层的熔化-凝固过程，

会将热量递送给第 n 层的已成形合金，从而产生一种原位热处理的效应，这种原

位热处理效应不仅有利于合金的性能改善，也有利于沉淀粒子的再次析出（如

Al3Sc、Al3Zr 等）。 

（3）SLM 技术将粉末熔化成细小的熔池，因熔化后的金属液体比表面积非

常大，伴随而来的就是极快的冷却速度，通常可达 103 °C/s 到 105 °C/s，晶粒来

不及长大，形成极细的晶粒结构，有利于合金的细晶强化。 

（4）通常 SLM 工艺激光光斑直径不超过 100 μm，相当高的激光能量集中

在很小的点上，可轻松熔化熔点 1000 °C 以上的金属，拓展了可选材料的种类。 
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（5）在单位零件的快速生产上，SLM 优势显著，同时 SLM 也适合用于批

量较小的产品制备。 

（6）SLM 技术具有近净成形的特点，装配有粉末原材料回收系统，材料利

用率接近 100%；且研究表明，SLM 技术使用了回收 10 次的金属粉末，制备出

的合金仍有 80%的性能。 

1.2.2 SLM 成形工艺制备合金构件的关键问题 

SLM 技术制备的合金质量，会受到许多因素的影响，如激光器的性能、稀有

气体保护系统的工况、偏转振镜的惯性及扫描策略的选取等；其中对成形质量影

响显著的工艺参数就有数十种，研究表明，激光功率、扫描速度、扫描间距和铺

粉层厚的合理调控能有效避免冶金缺陷的形成[32]。另一方面，熔化不充分的合金

粉末导致合金内部出现孔洞的同时，对合金表面和界面粗糙度也会造成不利的影

响[33]。SLM 工艺选用适宜的工艺参数不仅能提高合金的表面质量，也有利于提

高合金的最终力学性能。 

1.3 SLM 成形铝合金研究现状 

SLM 工艺在各主流合金种类都早已有了不同程度的应用，例如钛合金[34-37]、

高强钢[38-41]、不锈钢[42, 43]、高温合金[44-46]、铝合金[47-51]等。这些合金中，铝合金

存在激光反射率高、材料易氧化等问题，对 SLM 制备铝合金的力学性能造成了

不利的影响，一定程度上限制了铝合金在 SLM 技术领域的应用[52]。 

1.3.1 SLM 成形 Al-Si 合金研究现状 

Al-Si 系合金结晶温度范围狭窄，凝固过程通常不会出现组织粗大的现象，

也不易出现糊状区，铸造性能和焊接性能都较为出色，在凝固过程中不会表现出

剧烈的热裂倾向，适宜用于 SLM 成形[53, 54]。Al-Si 合金体系当中，AlSi10Mg 合

金得益于其轻质、铺展性能良好，使得 AlSi10Mg 成为 SLM 工艺最成熟的铝合

金之一，此外，AlSi10Mg 合金中，Si 含量接近共晶成分，进一步提高了 AlSi10Mg
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合金在 SLM 加工领域的主导地位。Zhao 等人[55]对 SLM 成形 AlSi10Mg 合金进

行了不同制度的退火处理和搅拌摩擦加工，如图 1-1 所示。结果表明，AlSi10Mg

合金原始打印态组织近似胞状，结构内部存在大量细小的弥散颗粒，结构边界则

是连续的网状 Si 相。退火温度 250 °C 保温时间 2 h 的退火处理会使得细小的弥

散颗粒发生聚集并长大，但不会破坏胞状结构的完整性。保温时间不变，退火温

度升温至 300 °C 时，合金生成大量富 Si 颗粒，并会使得胞状结构完全消失。摩

擦搅拌加工处理与退火温度 300 °C 保温时间 2 h 的退火处理结果相似。 

 
图 1-1 退火处理及搅拌摩擦加工对 AlSi10Mg 微观组织的影响 

（a）打印态，（b）250 °C/ 2 h 退火，（c）300 °C/ 2 h 退火，（d）搅拌摩擦加工 

由合金中 Si 相形貌的不同和尺寸的差异，可将 AlSi10Mg 合金分为细晶区、

粗晶区和热影响区。为得出这种胞状结构的成形机理，Liu 等人[56]对 Al-Si 系合

金进行了系统的研究。分析得出，这种胞状结构的形貌和尺寸主要受到温度梯度

的控制。在 SLM 工艺过程中，邻近熔池的区域因激光与材料交互作用发生完全

重熔，熔体在极高冷却速率下快速凝固，导致硅元素以纳米尺度均匀析出，形成

具有超细晶粒的凝固层。随着与熔池距离的增大，熔体温度梯度逐渐降低，局部

区域发生不完全重熔与固态相变，形成由细小等轴晶构成的过渡区组织。在远离

熔池的最外层区域，由于热输入不足，材料仅经历热循环作用而未发生相变，该

区域微观组织在热作用下发生回复与再结晶，形成典型的热影响区特征。这种由
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激光与材料非线性作用形成的超细胞状微观结构，通过其独特的晶界强化机制和

位错钉扎效应，有效阻碍了塑性变形过程中的位错滑移，使得 SLM 成形铝硅合

金的屈服强度和延伸率较传统铸造工艺分别提升约 45%和 32%，展现出优异的

综合力学性能。 

朱茜等人[57]使用 SLM 工艺制备 AlSi10Mg 合金与传统砂型铸造的 AlSi10Mg

合金做了对比。结果显示，成形合金熔池搭接致密，如图 1-2 所示。SLM 工艺制

备的 AlSi10Mg 合金具有更优异的室温拉伸性能，且 SLM 成形 AlSi10Mg 合金的

最大抗拉强度会随着设计模型的构筑方向的改变而改变，最优的构筑角度与较差

的构筑角度的最大抗拉强度差值可达 40 MPa。 

 
图 1-2 SLM 成形 AlSi10Mg 合金熔池形貌 
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1.3.2 SLM 成形 Al-Mg 合金研究现状 

为满足现代工业对材料综合性能日益严苛的要求，材料科学领域的研究方向

正逐步向开发适 SLM 制造工艺特征的高性能新型铝合金体系转变。在诸多候选

合金体系中， Al-Mg 系合金力学性能优异、轻质，通过合金成分优化与工艺参

数调控，展现出作为 SLM 成形铝基材料的核心优势。研究表明，该体系合金在

SLM 快速凝固过程中能形成均匀分布的纳米尺度析出相，其独特的微观组织特

征不仅有效改善了材料强度-塑性匹配关系，更通过细密的亚结构强化了热影响

区的稳定性。Schmidtke 等人[58]尝试向 Al-Mg 系合金中添加 Sc 元素和 Zr 元素，

获得了一种新型 Al-4.6Mg-0.66Sc-0.42Zr-0.49Mn 高强铝合金，即 Scalmalloy 合

金。Palm、Schmidtke[59]和 Spierings[60]等人分析了 Sc 元素和 Zr 元素对 Al 合金的

强化机理。合金内部存在弥散细小的 L12 结构 Al3（Sc，Zr）粒子，与 α-Al 基体

共格，这种 L12 结构的纳米沉淀颗粒可以充当异质形核位点，并在该区域形成极

细的等轴晶，使得 SLM 成形的这一类合金强度远远超过传统铸造工艺制备的铝

合金。体系中的 Sc 原子和 Zr 原子抑制了晶粒生长的同时还为合金提供了热处理

的潜力，Sc 原子和 Zr 原子的协同作用大大增强了合金的力学性能[61-63]，这种合

金展示出了极强的力学性能和塑形。Jia[64]等人研究了 Al-4.52Mn-1.32Mg-0.79Sc-

0.74Zr 合金的 SLM 成形性能和力学性能，结果表明，Sc 原子和 Mn 原子不仅细

化了晶粒尺寸，还抑制和合金熔体的黏度，大大增强了铝液的流动性，如图 1-3

所示。Al3Sc 相和 AlxMn 相因自身优异的强度和极好的热稳定性，从而强化了

Al-4.52Mn-1.32Mg-0.79Sc-0.74Zr 合金的力学性能。不仅如此，Sc 元素和 Zr 元素

的改性还扩展了 Al 合金的热处理潜能，热处理过程中 α-Al 基体内弥散析出的

Al3Sc 粒子对合金力学性能起到进一步的强化作用，热处理合金后的屈服强度可

达 560 MPa。Wang等人[65]引入激光能量密度这一参数，探究激光能量密度对 SLM

成形 Al-Mg-Sc-Zr 合金成形效果的影响，随着激光能量密度的增加成形合金的显

微硬度呈先增后降的趋势。在最适宜的激光能量密度下，能够达到良好的冶金结

合，合金内部几乎没有裂纹或其他熔合不良缺陷，合金的的抗拉强度可达 450 

MPa 以上且有着不低于 14%的断裂伸长率。 
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图 1-3 SLM 成形 Al-Mn-Sc 合金的微观结构、IPF 及 TEM 图 

（A）横截面微观结构；（B）IPF 图（白色箭头指向构建方向）；（C）等轴晶明场 TEM 图

（插图为 Al3X）；（D）柱状晶粒的明场 TEM 图（插图为 AlxMn 颗粒） 

杨倩等人[66]使用 TiC 陶瓷颗粒对 Al-Mg-Sc 合金进行了复合处理，获得

TiC/Al-Mg-Sc 复合粉末材料，并使用 SLM 工艺制备 TiC/Al-Mg-Sc 合金。结果显

示复合后的材料相较于原始粉末制得的合金强度更高，屈服强度相较于原始

SLM 成形 Al-Mg-Sc 合金提升了 13.5%，如图 1-4 所示。 
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图 1-4 SLM 成形 Al-Mg-Sc 合金及其复合材料力学性能 

1.3.3 SLM 成形 Al-Cu 合金研究现状 

Al-Cu 系合金因其出色的力学性能、耐腐蚀性能和耐磨性能，在许多室温性

能要求较高领域的应用上优势明显[67, 68]。但 Al-Cu 合金凝固区间宽泛，液态 Al-

Cu 合金黏度大、流动性弱，凝固收缩阶段极易产生裂纹，严重限制了 SLM 成形

Al-Cu 合金的成形表面质量、微观组织的致密程度及合金的力学性能。Wang 等

人[69]对 Al-Cu 系合金中 Cu 的含量进行了调控，并使用 SLM 技术工艺对合金进

行制备，当 Al-Cu 合金中 Cu 元素的含量为 6 wt.%时，合金内部的裂纹数量较少、

尺寸较小，Cu 原子也发生了微弱的宏观偏析现象；逐步提高 Al-Cu 系合金中 Cu

元素的含量，SLM 制得的 Al-Cu 系合金的成形质量逐步下降；当 Cu 元素高达 40 

wt.%时，合金的裂纹缺陷和孔隙缺陷已非常严重，Cu 原子也大量偏聚集中，虽

然这类 SLM 技术制得的 Al-40Cu 合金室温下的抗拉强度可达 1 GPa，伸长率却

在 1%以下，发生这种现象主要是合金的延展性差且合金内部的裂纹过多，使得
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合金在承受最大载荷下直接脆断。 

许多研究人员尝试过各种办法来提高 Al-Cu 系耐热合金的高温拉伸性能。

Chen 等[70]发现在 Al-Cu 合金中加入微量的 Sc 可以在 α-Al 与 θ 相截面构造 Sc 元

素的界面偏聚，Sc 作为一种慢扩散元素，可以有效阻碍 θ 相在高温下的粗化，

从而提升 Al-Cu 合金在高温下的蠕变性能。Jonathan 等[71]向 Al-Cu 合金中引入

Mn、Zr、Ti 元素，发现这些元素会偏聚在 α-Al 与 θ 相界面的特定位置，协同抑

制 θ 相的粗化行为。吴祖胜等人[72]对 Al-Cu-Mg-Li-Zr 合金进行了不同热处理制

度的时效处理，观察到合金中的 Al2CuLi 三元相十分精细，给合金提供了极好的

弥散强化效果，该合金的最大抗拉强度超过 620 MPa。 

1.4 SLM 制备高强耐热铝合金的研究现状 

在高强耐热铝合金领域，Chen 等人[73]采用 SLM 技术制备出了抗拉强度为

380 MPa 的 AlSi10Mg 合金，并研究了打印态合金的高温力学性能。AlSi10Mg 合

金虽然室温力学性能出色，但在高温环境下合金的力学性能会迅速流失，尤其是

在 300 °C 时，AlSi10Mg 合金的极限抗拉强度仅有 120 MPa，即 AlSi10Mg 合金

不宜在高温环境下服役。许多研究人员尝试过各种方法来提高 AlSi10Mg 合金的

高温力学性能，例如，He 等 [74]通过 TiCN 对 AlSi10Mg 进行合，形成

TiCN/AlSi10Mg 复合合金材料，这种 TiCN/AlSi10Mg 复合材料在 100~200 °C 温

度区间力学性能略高于原始的 AlSi10Mg 合金。 

传统的 Al-Si 系、Al-Mg 系和 Al-Cu 系合金在高温环境下力学性能有限，需

开发新型耐热 Al 合金，常见的新型耐热 Al 合金有 Al-Fe 系、Al-Ni 系及极具潜

力的 Al-Ce 合金。SLM 工艺制得的 Al-Fe 系合金具有纳米级 Al6Fe 和 Al13Fe4 强

化相，使得 Al-Fe 系合金力学性能优异；日本名古屋大学的 NaoKiTakata 团队[75-

77]将 SLM 工艺制备的 Al-Fe 合金进行 300 °C/1000 h 的处理，合金仍的强度仍接

近原始打印态，该类 Al-Fe 合金热稳定性强。SLM 工艺成形 Al-Ni 系合金具有轻

质、热稳定性强的特点，中南大学陈超等[78]以 Al-5.7Ni 合金为研究对象，使用

SLM 成形 Al-5.7Ni 合金具有致密的微观组织，合金 α-Al 基体内布满纳米球状

Al3Ni 粒子，两相保持共格，该合金有着良好的室温力学性能和优异高温力学性
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能，在 300 °C 极端条件下仍有 140 MPa 的抗拉强度。Plotkowski 等[79]对 SLM 成

形 Al-Ce 基共晶合金进行了数值模拟，结果显示，SLM 制备 Al-Ce 合金可得到

连续且致密的合金熔体，合金内部无熔合不良或其他冶金缺陷。 

目前，SLM 成形高强耐热 Al 合金并得到充分商业性应用的 Al 合金种类稀

少，不足以完全应对在航空航天、汽车、船舶及国防军工等领域的挑战，需探索

出适用性更强、力学性能更好、热稳定性更优的高强耐热系 Al 合金。尽管 Al-Ce

合金室温拉伸性能良好、高温拉伸性能出色、热稳定性强，但由于 Al-Ce 合金凝

固区间宽泛、熔池流动性差、合金铝液黏度高，在 SLM 工艺制备 Al-Ce 合金的

过程中，易形成气孔、熔合不良、表面球化等冶金缺陷，从而使得 SLM 工艺制

备的 Al-Ce 合金易脆化和力学性能降低。通过调整 SLM 技术的工艺参数可以提

高成形合金的相对密度，但不可能完全达到 100%的相对密度。SLM 成形工艺参

数对试样制样有十分重要的影响，选用合适的工艺可以通过 SLM 技术获得质量

较好的铝合金零部件，但其微观组织机理和力学性能需要进一步研究。另外，适

宜的热处理工艺也有助于提高 SLM 成形 Al-Ce 合金的强度，所以还需要研究热

处理对 SLM 成形 Al-Ce 合金的影响规律和微观机理。 

1.5 本文研究内容 

高强耐热铝合金有着低密度、较高的比强度及热稳定性，在高温服役环境下

的一些次要受力结构件上有巨大优势。伴随着人们生活水平的进一步提高，工业

领域的持续进步，随之而来的是对高强耐热铝合金更高的性能要求，Al-Cu 系和

Al-Si 系耐热铝合金一般只能在 200 °C 以下的环境服役。本文基于 Al-Ce-Ca-Mn-

Zr 合金作为研究对象，通过调控 SLM 技术的各项工艺参数，随后对参数优化后

的 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行不同制度的退火处理，具体包括： 

（1）对气相雾化工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金分布进行表征并测量粉末

的粒径分布；使用不同激光功率和扫描速度的 SLM 工艺参数制备 Al-Ce-Ca-Mn-

Zr 合金样品；分析不同工艺参数下制得合金的显微组织缺陷和相对密度并引入

激光能量密度参数作为分析手段，为后续 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样成

形质量奠定基础。 
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（2）借助 Keller 试剂腐蚀和电解抛光—阳极覆膜的方法，对合金熔池的形

貌、分布和尺寸进行分析，探究 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的凝固过程；使

用电火花线切割技术制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 的拉伸样品和硬度测试样品，测试合

金的室温拉伸性能、高温拉伸性能和显微硬度，分析 SLM 成形工艺参数对合金

力学性能的影响。 

（3）对工艺参数优化后的 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品进行不同退

火温度和不同保温时间的退火热处理，对比分析合金原始打印态和退火态显微组

织、显微硬度和拉伸性能的变化；对合金原始打印态和退火态的各项强化机理进

行分析。  
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第 2 章 实验材料与方法 

2.1 研究方案及技术路线 

本文所进行的技术路线如图 2-1 所示。通过打印不同工艺参数的 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 试样，分析 SLM 工艺参数对其组织和性能的影响，初步优化出缺陷密度

低的打印工艺参数；在此基础上对其进行不同参数的热处理，对其打印态和热处

理态的组织与性能进行表征与测试。 

 
图 2-1 技术路线 

2.2 试验材料 

2.2.1 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末制备 

气相雾化（Vacuum Inert Gas Atomization，VIGA）工艺制制备粉末具有粒径

均匀、表面光滑、球形度高等特点，在 SLM 工艺粉末原材料的生产上优势明显，

已逐渐成为生产 SLM 粉末原材料的主要方法。本研究所用 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金

粉末原材料委托于中体新材料科技有限公司制备，制备工艺为真空感应熔炼气相

雾化技术。 
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2.2.2 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 粉体特性测试 

本文所选用粉末测试过程中使用了 Bettersize 2600 激光粒度仪测试了 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金粉末颗粒的粒径分布，测试环境选择湿法环境，该激光粒度仪可

以测得 500 nm 粒径以上的合金粉末颗粒。 

2.3 合金样品制备 

SLM 成形合金工艺选用德国 EOS-EOSINT-M-280 型 SLM 打印机器，设备

配有 Yb-fibre 激光发射器，光斑直径 80 μm，其最大成型尺寸为 250 mm × 250 

mm × 325 mm。该设备光学系统精密，有利于提高打印成形件表面光滑度和精确

度。设计模型受到成形舱室尺寸的限制，不受任何形状上的限制，可打印出相对

密度 99%以上的合金材料。此外，为了避免在 Al 合金在高温液化过程中与氧接

触发生氧化反应，使用高纯度氩气填充直至整个成形舱室内含氧量低于 0.01%；

为实现 SLM 成形合金应力的均匀性，选用层间偏转角 67°，如图 2-2 所示。 

SLM 工艺参数的选区不仅影响成形试样的精度，也直接关系到成形试样的

力学性能，适宜的工艺参数对 SLM 技术的优劣至关重要。因此，需对 SLM 成形

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行工艺参数优化。激光能量密度可以反映单位体积的粉

末颗粒吸收多少激光能量，由激光功率、扫描速度、扫描间距和打印层厚四个工

艺参数计算得出。若选取较高的激光功率与较低的扫描速度，易造成熔池中的铝

液不稳定，进而导致残余应力集中；若选取较高的扫描速度与较低的激光功率，

易造成粉末熔化不充分，进而出现熔合不良等冶金缺陷。故本实验采用的激光能

量功率为 350~420 W，扫描速度为 1400~1600 mm/s，打印层厚为 40 μm。反映单

位体积粉末颗粒吸收能量多少的激光能量密度可由公式（2-1）计算： 

E=
P

vdh
(2-1) 

式中， 

E-单位体积激光能量密度，单位：J/mm3; 

P-激光功率，单位：W； 

v-扫描速度，单位：mm/s； 
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d-打印层厚，单位：mm； 

h-扫描间距，单位：mm。 

 
图 2-2 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的扫描策略 

2.3.1 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理 

对工艺参数优化后的 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金设计不同制度的退火

处理，分析退火温度和保温时间对 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的熔池形貌、

晶粒大小、物相结构及力学性能影响。选用科晶KSL-1100X马弗炉。在325~425 °C

热处理温度范围内进行不同时间的热处理，马弗炉的升温速率为 10 °C/min；退

火时间分别为 30 min、1 h、4 h、6 h 和 8 h 的热处理，退火工艺的冷却方式为水

冷。 

2.4 测试与表征 

2.4.1 样品成形性表征 

使用线切割的方法将连接在基板上的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金取下，随后将取

下的合金样品进行清洗，去除合金表面上的污渍、油渍等；先用 80 #砂纸将合金

磨除约 0.5 mm 的表面，再依次使用 100 #、400 #、800 #、1500 #、2000 #碳化硅

砂纸打磨平整，更换砂纸伴随更换打磨方向，之后可以振动抛光 24 h。对振动抛
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光完毕的样品进行 Keller 试剂腐蚀 15~25 s，该试剂的配比为 95 ml H2O、2.5 ml 

HNO3、1.5 ml HCl、1 ml HF，洗洁精清洗 1 min 随后用酒精超声清洗，烘干后使

用光学显微镜观察熔池结构。使用 Image Pro Plus 5.1 测试样品的相对密度。将得

到的金相图进行 RGB-32 bit 图片进行阈值处理，如图 2-3 所示。通过 Image Pro 

Plus 5.1 软件对比红色区域面积与浅色区域面积，得到致密面积的比例，即为合

金样品致密度。 

 
图 2-3 相对密度测试 

（a）合金金相原始 OM 图；（b）缺陷标定；（c）阈值化处理；（d）阈值设定参数 

2.4.2 物相分析 

（1）X 射线衍射分析 

采用 Smartlab SE 型 X 射线衍射仪（X-Rays Diffraction，XRD）对 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金粉末及 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金打印态与退火态合金样品进行

物相分析。衍射角（2θ）范围为 10~90 °，衍射靶为 Cu 靶，设备加速电压为 40 

Kv，扫描速率为 3°/ min。使用 Jade 6.0 对得到的数据进行物相分析。 

（2）透射电子显微镜分析 

采用 JEOL JEM-F200（HRP）型透射电子显微镜（Transmission Electron 

Microscope，TEM）观察合金的析出相形貌及元素分布。由于 TEM 对制样的要

求极高，使用碳化硅砂纸对样品进行打磨，打磨过程需要频繁更换砂纸，避免产

生应力进而影响观察，然后利用电解双喷仪在硝酸和甲醇溶液中进行电解双喷减

薄。实验数据使用 Digital Micrograph 软件对数据进行后处理。 
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2.4.3 组织分析 

（1）电子背散射衍射分析 

采用集成在 OXFORD CNANO 场发射扫描电子显微镜的电子背散射衍射

（Electron Back Scattered Diffraction，EBSD）对 SLM 制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 试

样 XZ 面和 XY 面进行晶体取向和尺寸进行分析，EBSD 扫描步长为 0.25 μm。

对 EBSD 的样品制备，为避免产生应力，选用电火花线切割且切割速度不宜过

快，使用砂纸打磨出一个平整光滑的表面，随后进行 48 h 的振动抛光。对获得

的数据使用 AZtecCrystal 2.1 软件分析合金的织构、晶粒尺寸和晶粒形貌。 

（2）扫描电子显微镜 

使用 TESCAN MIRA 3 型扫描电子显微镜（Scanning Electron Microscope，

SEM）对合金粉末原材料形貌、SLM 制得合金熔池和室温拉伸断口形貌进行观

察。对于熔池观测样品的制备，为观察到清晰的熔池结构，机械抛光后应振动抛

光 24 h。 

2.4.4 力学性能 

使用 TMVS-1 型维氏硬度仪对 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金原始打印态

及其退火态的显微硬度进行测试，为避免合金粉末粘接在合金表面及球化等对硬

度的影响，应将合金从表面削去不低于 0.1 cm 的深度。测试荷载固定位 50 g，

持续时间 10 s。测量间距为 200 μm，硬度的测量应避开有缺陷的区域，每个试样

取 10 个测量值并计算结尾均值后确定。SLM 成形样品打印态及其热处理态的拉

伸试样均以 0.5 mm/ min 的速率在 SHIMADZU AGS-1KNJ 试验机上进行拉伸试

验，使用光学引伸计测量应变。在进行拉伸试验前用砂纸将拉伸试样表明打磨平

整光亮，拉伸试样尺寸如图 2-4 所示。  
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图 2-4 拉伸试样尺寸 

（a）高温拉伸试样；（b）常温拉伸试样  
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第 3 章 选区激光熔化 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 成形工艺研究 

3.1 引言 

Al-Ce 合金因其具有强度高、热稳定性强、焊接性能出色及高温拉伸性能优

异等特点，常作为汽车发动机等领域作为次要的受力结构件使用。与传统的铸造

工艺不同，SLM 工艺具有快速熔化-快速凝固的成形特点，表现为非平衡凝固的

性质，使得该工艺制备出的样品有着致密且精细的合金组织结构。自然，SLM 成

形 Al-Ce 合金引发了国内外研究人员的广泛关注。然而，SLM 工艺制备 Al-Ce 合

金通常伴随着热裂倾向剧烈、冶金缺陷严重等问题，通过合理的设置激光功率、

扫描速度等参数是避免缺陷的重要方法。激光功率和扫描速度的合理选取有利于

提高 SLM 成形 Al-Ce 合金的相对密度，抑制孔洞、翘曲和组织粗大等问题，使

得 SLM 成形 Al-Ce 合金的力学性能得到提升，扩展 Al-Ce 合金应用场景。合金

的相对密度是 SLM 成形质量的重点研究对象，直接影响合金的拉伸性能和硬度

等，激光功率和扫描速度可以有效调控合金相对密度。 

3.2 Al-Ce-CaMn-Zr 合金粉体 

3.2.1 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉体特性测试 

本研究所用的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末原材料由气相雾化工艺制得，该工

艺制备的合金粉末球形度高、空心粉末颗粒少，与 SLM 工艺要求的粉末特性相

契合。表 3-1 展示了制得的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末的成分，表中得出，该粉

末主要成分为 Al 元素和 Ce 元素，其余元素如 Ca、Mn、Zr 等含量低于 2 wt.%，

Fe 作为杂质元素含量低于 0.05 wt.%，对 SLM 成形工艺的影响有限，Fe 元素通

常会降低 Al 合金的性能、抑制合金共晶反应。除 Fe 元素外，该粉末几乎没有杂

质，有助于避免因杂质元素导致的熔合不良缺陷。  
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表 3-1 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末的化学成分（wt.%） 

Al Ce Ca Mn Zr Fe 

Bal. 3.0 0.9 1.9 1.2 <0.05 

图 3-1 是 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的粉末颗粒粒径分布图和粒径堆积分布图。

分析得出，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末颗粒的粒径分布近似是正态分布，粉末颗粒

的粒径处在 10-90 μm 之间。该粉末体积分布 Dv(10)= 20.8 μm，Dv(50)= 45.3 μm，

Dv(90)= 82.6 μm，即该粉末几乎没有极小或极大的颗粒，能有效避免因粉末尺寸

导致的冶金缺陷。研究表明粉末粒径过大或过小都不利于 SLM 工艺的成形质量，

当粉末颗粒过于精细时会严重影响粉末床表面的平整性，不利于刮刀的铺粉，部

分粒径极小且形状不规则或空心的粉末，在 SLM 过程中，会受到风机的影响并

飘在成形舱室内，少量合金粉末颗粒会附着在偏转振镜上，从而导致散射现象的

发生，并让激光热量的传递减弱，粉末床吸收不到足够的能量从而形成了熔合不

良缺陷[80]。若合金粉末颗粒过大，会使得 SLM 工艺刮刀铺粉过程中难以铺展出

一个平坦的粉末床表面，SLM 是一个循环往复逐层累加进行合金零部件的堆积，

因此合金粉末颗粒尺寸不均匀会导致 SLM 工艺制备合金缺陷累加，从而使制得

合金性能下降。该 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉体成分和尺寸都较为良好，适合用作

于 SLM 成形的原材料。 

 
图 3-1 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末粒径分布 
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3.2.2 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉粉末显微形貌 

合金粉末颗粒的许多特性都影响 SLM 工艺的成形质量，，常见的有粒径分

布、粉末表面光洁度、杂质含量、粘接和形状不规则等，因此 SLM 成形用 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末性能处在一定的要求范围内，本研究所用的粉末为气相雾

化工艺制得，该工艺制得的粉末能保证合金粉末颗粒的球形度，减少卫星粉末和

空心粉末的产生，且相对密实，有助于提高最终成形试样的性能和相对密度。制

得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末颗粒的 SEM 和 OM 形貌如图 3-2 所示，通过扫描电

子显微镜观察所制备的合金粉末，得出该粉末表面光滑，球形度极高，仅有少量

非常细小卫星粉末，未发现严重变形的畸形粉末；通过光学显微镜对 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金粉末观察发现，该粉末存在少量粘接现象，但没有空心粉末，因此该

粉末质量较好，可使用 SLM 工艺制备高相对密度的铝合金样品。 

 
图 3-2 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末微观形貌 

（a、b）SEM 图；（c、d）粉末截面 OM 图 

3.2.3 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末的物相分析 

利用 X 射线衍射仪对实验用 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末进行物相检测，检测

结果如图 3-3 所示。衍射图中合金粉末的主要物相为 α-Al 相和 Al11Ce3 相，从

XRD 图谱中还可看到 α-Al 的（111）、（200）、（220）、（311）和（222）衍射峰 2θ
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的角度分别为 38.55 °、44.81 °、65.15 °、78.30 °和 82.51 °，而纯 Al 衍射峰值分

别为 38.47 °、44.73 °、65.13 °、78.22 °和 82.43 °[81]，对比发现，本研究获得样品

的 α-Al 衍射峰的角度都变大，向右发生了偏移。根据布拉格方程，θ 角变大，晶

面间距 d 变小，基体发生了晶格畸变。Ce 原子半径是 0.182 nm，Al 原子半径是

0.143 nm，Zr 原子半径是 0.160 nm，Ce 原子和 Zr 原子半径均大于 Al 原子，由

于 Ce 元素和 Zr 元素大量固溶与 α-Al 基体中引起晶格畸变。 

 
图 3-3 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末的 XRD 图谱 

3.3 工艺参数的调控 

3.3.1 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品相对密度 

在使用 SLM 工艺制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样之前，使用干燥箱将 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金进行温度 100 °C 时间 8 h 的干燥处理，粉末的干燥过程中保持真

空环境，用以消除应金属粉体中的水分对 SLM 工艺成形质量的影响，保持粉体

的干燥对 SLM 工艺的成形效果影响显著。一方面粉末中的水分会影响 SLM 工

艺中刮刀铺粉过程的粉末床的平整度；另一方面，在粉末熔化并形成 Al 液时合
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金中的水分蒸发，形成的气体来不及逃逸并造成熔合不良，严重损害合金的力学

性能。表 3-2 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金装备工艺所选取的工艺参数，在

固定光斑直径、打印层厚和层间偏转相位角的条件下，通过调控不同的激光功率

和扫描速度，对比不同激光功率和扫描速度下合金样品的相对密度，用以得出成

形效果良好的工艺参数。SLM 工艺制备样品的模型是底面半径为 15 mm，高为

12 mm 的圆柱形块体，后处理加工方式选用电火花线切割。 

表 3-2 实验所用工艺参数 

工艺参数 单位 值 

激光功率 W 350-420 

扫描速度 mm/s 1400、1600 

相位角 ° 67 

光斑直径 μm 80 

打印层厚 μm 40 

由制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品相对密度的测试及光学显微镜观察得出，

在 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金过程中，随着激光功率的增加，SLM 工艺会

对合金熔池的温度梯度造成影响，从而使得不同激光功率下合金有着不同的冷却

速率，最终导致合金具有不同的相对密度和性能。图 3-4 为第一组参数 SLM 成

形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的激光功率随激光功率变化的柱状图，图 3-5 为扫描速

度 1600 mm/s 不同激光功率下成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样的光学组织形貌，

结合图 3-4 和图 3-5 可知，当扫描速度为 1600 mm/s 时，不同激光功率下的 SLM

成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品均出现了数量不一、大小不同的孔洞缺陷，且合

金的相对密度普遍低于 99%，其中在激光功率为 370 W 时，出现直径达到 190 

μm 的孔洞缺陷，影响材料的性能。此外，随着激光功率的增加，试样的成形质

量逐渐提高，当激光功率增加至 390 W 时，成形质量逐步提高，但仍有较多的缺

陷分布。由于扫描速度较快，当激光功率继续升高，试样的相对密度提高幅度逐

渐减缓。 
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图 3-4 扫描速度为 1600 mm/s 时不同激光功率下 SLM 成形样品的相对密度 

  



安徽工程大学硕士学位论文 

 

24 

 
图 3-5 扫描速度为 1600 mm/s 时 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金光学显微镜照片： 

（a）350 W；（b）360 W；（c）370 W；（d）380 W；（e）390 W； 

（f）400 W；（g）410 W；（h）420 W，(i)所选截面 

图 3-6 为扫描速度 1400 mm/s 时不同激光功率下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr

合金的相对密度，图 3-7 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的光学组织形貌。观

察图 3-6 和图 3-7 得出，当扫描速度从 1600 mm/s 降低至 1400 mm/s 时，此时

SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的光学组织中，几乎没有冶金缺陷和裂纹产生，

合金的相对密度接近 100%，分析得出，随着扫描速度降低，单位体积粉末颗粒

能吸收更多的激光能量，从而导致激光能量密度提高，最终使得合金的相对密度

提高，冶金缺陷消失。扫描速度为 1400 mm/s、激光功率为 380W 时，此时合金

成形性能较优，致密度高达 99.67%。在 380 W 激光功率下，熔池中的铝液有充

分的时间填充金属颗粒之间的孔隙，有效避免了合金熔体熔合不充分等冶金缺陷。

一般来说，熔池过快的凝固速率及熔体流动性不足是导致 SLM 工艺中合金熔体

融合不充分的主要成因。熔体流动性取决于熔体的动态特性，可定义为[82]： 
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μ=
16

15
ቆට

m

kT
γቇ (3-1) 

式中， 

μ为熔体动态粘度； 

m为原子质量； 

k为玻尔兹曼常数； 

T为熔池温度； 

γ为表面张力。 

若激光功率 W 过低，激光束不能提供足够的热量熔化粉末床，形成熔池不

完整，由公式 3-1 可知，少量合金粉末颗粒不能充分液化，阻碍和熔池铝液的充

分填充。在 SLM 快速凝固的工艺特性加持下，就会形成因激光功率不足导致的

合金熔体熔合不完全的冶金缺陷，这类缺陷严重降低了 SLM 成形合金的相对密

度，进而使最终制得的合金力学性能不足，制约了 SLM 成形 Al 合金的应用范

围。 

 
图 3-6 扫描速度为 1400 mm/s 时不同激光功率下 SLM 成形样品的相对密度 
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图 3-7 扫描速度为 1400 mm/s 时 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金光学显微镜照片： 

（a）350 W；（b）360 W；（c）370 W；（d）380 W；（e）390 W； 

（f）400 W；（g）410 W；（h）420 W；（i）所选截面 

3.3.2 激光能量密度对相对密度的影响 

图 3-8 给出了 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金在不同参数下相对密度与激光

能量密度的变化规律。成形试样相对密度随着激光能量密度的升高，呈现先增大

后减小的的趋势。当激光能量密度为 52.19 J/mm3 时，相对密度达到 99.67%。Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金更适合较高的激光能量密度。当激光功率较低时，此时致密度

均小于 99%。经研究发现，过高的激光能量密度和过低的激光能量密度都不利于

增材制造铝合金的成形。能量密度过高，激光功率过高，扫描速度过低，易产生

和家具粉末材料的剧烈汽化或卷入气体，形成内部孔隙，亦可产生飞溅现象导致

表面不平整，增大内应力，从而产生翘曲变形，裂纹等问题，过低的激光能量密

度，高的扫描速度和低的激光功率，则会导致粉末不能完全熔化，熔化的金属液

体不足以填充到熔池与熔池之间的连接处，从而形成大的未熔合缺陷。Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金粉末颗粒能否在 SLM 工艺熔化的过程中能够吸收足够的激光能量使
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得自身完全液化，直接关系到 SLM 工艺的成形质量，是最终制备合金性能优劣

的关键因素。当合金熔池充分液化，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金铝液得以充分流动，对

合金内部空腔部分得以全部填充，有利于提高 SLM 成形合金的致密性。适当增

加激光能量密度有助于合金的致密性，但激光能量密度不易过高，当 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金粉末颗粒吸收了远超自身液化所需的能量时，合金铝液就会发生气化

现象，最终导致的结果就是合金内部保留了大量的气孔缺陷，不利于 SLM 成形

试样的致密度。通常来说，激光能量密度不足时还会伴随着球化缺陷，使得 SLM

成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的表面非常粗糙，这也会对 SLM 成形合金的最终性能

产生不利的影响。总得，合适的工艺参数对成形零件的力学性能有着至关重要的

作用。 

 
图 3-8 激光能量密度对相对密度的影响 

3.3.3 不同激光能量密度下成形试样缺陷 

铝合金在未来有具有很大的潜力，特别是由于其低密度。由于激光打印过程

中的快速加热和冷却速度，与铸造得到的铝合金相比，选区激光熔化获得的微观

组织和力学性能有所不同。虽然选区激光熔化铝合金的研究已经持续较长的时间，
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但由于选区激光熔化打印不可避免的会产生缺陷、气孔、热裂以及各向异性等问

题，选区激光熔化成形铝合金的性能仍然难以控制。选区激光熔化过程涉及物理

和热现象、冶金现象和流体动力学的组合，缺陷的形成也是多方面综合作用的结

果。图 3-9 为不同激光能量密度下成形样品的缺陷，当激光能量密度为低于 40 

J/mm3 时，成形样品的主要缺陷为未熔合缺陷（Lack Of Fusion，LOF），LOF 缺

陷形成的主要原因是选区激光熔化过程中过低的能量输入。未熔合缺陷在扫描电

子显微镜观察下，形状是不规则的，缺陷内还存在未充分熔化的粉末，如图 3-9

（b）所示，可以观察到缺陷内部还有没有完全熔化的粉末。选区激光熔化工艺

是一层一层的逐点、逐线、逐层进行扫描的过程，是一个层层叠加的过程。激光

功率低或扫描速度高，会导致粉末熔化不充分，从而使熔池与熔池之间不能有效

结合在一起，从而形成孔隙。而未融化缺陷一般存在于熔池与熔池的交界处，能

量密度低使得熔化的金属液体不足以填充到层与层之间的缝隙中，从而导致缺陷

的产生。同时，在新的一层扫描过程中，能量密度不足以穿透其铺粉层厚，并不

能将这些粉末重新熔化，就会导致这些未融化的粉末颗粒保留在激光打印的零件

中。 

气孔被认为是选区激光熔化生产零件的主要缺陷之一。通常将选区激光熔化

成形零件的孔隙分为两类：一类是冶金孔隙，呈球形，由于周围气体（N、O 或

H）的吸收以及低熔点元素的蒸发导致冶金孔隙，冶金孔隙一般在较低的扫描速

度下形成，过高的能量输入导致液体合金中卷入气体，而较大的冷却速度导致气

体无法从金属液体中逃逸而出，从而产生球形孔隙，如图 3-9（c）所示。 

当激光能量密度过高，超过 55 J/mm3 时，SLM 成形样品出现裂纹，是激光

焊接铝合金中常见的一类缺陷，合金的凝固区间较大，凝固过程中焊缝区金属液

体供给不足，从而产生裂纹。而且选区激光熔化快速凝固的特点，导致较大的温

度梯度和残余应力也会导致选区激光熔化制备零件中裂纹的产生。Fabregue[83]在

6000 铝合金中确定了影响热裂的五个因素：合金成分、微观结构、溶解气体含

量、液体对固体的润湿性和工艺。较高的激光功率和较低的激光扫描速度会导致

高的温度梯度和凝固过程中较高的残余应力。通过调整工艺参数。能显著的抑制

SLM 成形合金的热裂表现，有助于提高合金的整体性能。当 SLM 工艺中合金熔
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池温度 T=100 °C 时，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金熔池需经历收缩的过程，这一过程也

是合金裂纹萌生的阶段，为避免这一阶段裂纹大量萌生，需要调控熔池的凝固速

率。SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中已成形晶粒与尚未完全凝固合金铝液存在

异向的拉力。这种拉力达到一定程度就会破坏晶粒之间的结合，表现为沿晶裂纹

的萌生。将液膜拉开所需的拉力 P为[84]: 

P=
2aF

1000gb
(3-2) 

式中： 

a为液膜表面张力； 

F为液膜与晶界的接触面积； 

g为重力加速度； 

b为液膜厚度。 

 
图 3-9 不同激光能量密度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的缺陷 

（a）31.25 J/mm3；（b）33.09 J/mm3；（d）56.31 J/mm3；（d）57.69 J/mm3 

由于 SLM 成形工艺快速熔化、快速凝固的特性，导致 SLM 成形的 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金晶粒相较传统的铸造工艺而言，晶粒尺寸明显细化。当 SLM 成形

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金形成极细的亚晶粒结构时，会使得合金内部充斥大量的柱

状晶晶界，进而借助 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金熔池铝液液膜减薄来阻碍合金的热裂
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倾向，并提高合金的相对密度和力学性能。同时合金元素会在柱状晶晶界集中并

形成熔点较低的金属化合物，这种低熔点的金属化合物可以用于弥补合金固液两

相区的收缩，对已 SLM 过程中已成形的裂纹进行填补。由于本合金使用了 Ca 元

素抑制合金的热裂倾向指数，使得该 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 SLM 工艺中仅在较高

激光能量密度（大于 55 J/mm3）下产生微裂纹。 

3.4 本章小结 

本章对 VIGA 工艺制备用于 SLM 成形的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末进行表

征，通过对比分析不同激光功率、扫描速度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的

光学组织形貌、SEM形貌和相对密度，得到合金成形效果较优的 SLM工艺参数，

并得到以下结论： 

（1）该气相雾化工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末具有良好的表面光滑

度，粉末颗粒为球形或近似球形且无空心粉末，伴有微量的卫星粉末。合金粉末

颗粒平均粒径为 45.3 μm，粒径分布呈近似正态，与 SLM 成形铝合金工艺的要求

一致。 

（2）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品的相对密度会随着激光功率的增

加先增后降，且孔隙数量先减小后增加，样品层与层之间均可以达到冶金结合。

当扫描速度为 1400 mm/s，激光功率为 380 W 时，样品中的孔隙缺陷达到最少，

该参数下 SLM 成形样品近乎全致密，达到 99.67%。 

（3）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的激光能量密度显著影响成形合金缺

陷的形式。能量密度低于 40 J/mm3 时，主要缺陷为不同孔径尺寸的未熔合缺陷。

激光功率 40~55 J/mm3时，未熔合的缺陷减少，仅有少量气孔，当激光能量密度

高于 55 J/mm3 时，气孔数量和气孔尺寸会逐渐增加，且成形实体出现微裂纹。 
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第 4 章 打印态 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 显微组织与力学性能 

4.1 引言 

材料微观组织形态与其宏观力学性能存在本质关联，依据霍尔-佩奇关系，

晶粒细化通常能同步提升材料强度与塑性。本研究采用的 SLM 技术，通过激光

与金属粉末的瞬时作用形成熔池，其凝固过程呈现独特的非平衡热力学特征：熔

体冷却速率可达 10³-10⁵ K/s 量级。这种极端非平衡凝固条件产生双重强化效应：

一方面显著提高合金元素在基体中的固溶极限，形成过饱和固溶体；另一方面通

过成分过冷机制促进晶粒形核，形成亚微米尺度的等轴细晶组织。为定量揭示工

艺参数对材料组织演变的作用机制，本研究分别改变激光功率和扫描速度，对成

形合金的组织和性能进行分析和表征。 

4.2 组织形貌及其物相结构分析 

采用热力学计算软件 Pandat 对 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 多元合金的非稳

态凝固行为进行了系统模拟。基于 Scheil 凝固模型构建了该体系合金的非平衡凝

固相图，并通过热力学计算预测了凝固路径及相演变规律。结合同步热分析实验

数据与文献报道的相图信息，对模拟结果进行了交叉验证，重点解析了特征相变

温度节点及次生相析出序列。图 4-1 所示的热力学计算结果清晰地展示了合金凝

固过程中相组成比例的演变规律：（a）在液相线以上温度区间（>1091 °C），熔体

中开始析出初生 L12 结构的 Al₃Zr 相；（b）当温度降至共晶反应温度 732 °C 时，

发生 Al₄Mn 金属间化合物的析出；（c）进一步冷却至 689 °C 时，Al₁₁Ce₃共晶相

开始形成；（d）在 630 °C 附近，α-Al 基体进入快速形核阶段，值得注意的是，

前期析出的 Al₃Zr 与 Al₁₁Ce₃相为 α-Al 提供了异质形核质点；（e）当温度降至

581 °C 时，Al₆Mn 相开始从残余液相中析出，最终在 573 °C 完成凝固过程，此

时液相完全消失。特别需要指出的是，在 SLM 特有的循环热作用下，熔池经历

多次重熔-凝固过程。这种非稳态热循环导致凝固路径呈现复杂的叠加效应：已

形成的金属间化合物在后续热循环中可能发生部分溶解，而新析出相又在快速冷
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却条件下再次形成。这种动态相演变机制对最终凝固组织的均匀性及力学性能具

有重要影响，需在工艺优化中予以重点关注。 

 
图 4-1 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热力学计算  

（a）凝固路径；（b）相分数 

4.2.1 建造方向金相组织特征 

图 4-2 为 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金建

造面显微组织形貌，其中 4-2（a）、（b）、（c）为合金经过电解抛光-阳极覆膜后偏

光显微镜下的组织形貌，4-2（d）、（e）、（f）为合金经过凯勒试剂腐蚀后光学显

微镜下的组织形貌，可见一层一层排布的熔池结构，由于设置了层间偏转角 67°，

故熔池排布并不规则。由图 4-2（d）、（e）可知： SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合

金熔池沉积面形貌呈典型的“鱼鳞状”，由于激光能量的分布是高斯分布，熔池

中心的温度高于熔池边界处，因此单个的沉积面熔池近似扇形。经测量统计，Al-
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Ce-Ca-Mn-Zr 合金的平均熔化层厚度约为 39.89 μm，这与 SLM 成形 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 工艺参数中的铺粉层厚 40 μm 一致，如图 4-2（f）所示。图 4-2（c）高倍

偏光组织形貌显示，熔池中心分布晶粒尺寸较大的亮黄色及亮蓝色柱状晶，柱状

晶生长方向垂直于熔池边界，而熔池底部由于晶粒过于细小，偏光显微镜的分辨

率难以清晰辨认熔池底部的晶粒形貌。 

 
图 4-2 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金打印态建造方向熔池形貌 

（a、b、c）电解抛光-阳极覆膜；（d、e、f）凯勒试剂腐蚀 

4.2.2 水平方向微观组织分析 

图 4-3 为 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 技术制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合

金水平方向的显微组织图，其中 4-3（a）、（b）、（c）为合金经过电解抛光-阳极覆

膜后的偏光显微镜下显微组织形貌，4-3（d）、（e）、（f）为合金经过凯勒试剂腐

蚀后光学显微镜下的组织形貌。图中显示，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金扫描面同一层熔

池的形貌为胞状平行搭接分布；相邻层熔池直接构成约 67°的夹角，这与扫描策

略中设置的层间偏转角 67°有关。由图 4-3（d）中清晰的扫描线测量结果得知，

水平方向同一朝向平行分布的熔池平均间距约为 132.54 μm，这与 SLM 制备 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金工艺参数中的扫描间距大致相等。图 4-3（d）显示，SLM 成形

合金中，扫描面上的熔池中的晶粒尺寸较为细小。 
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图 4-3 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金打印态水平方向熔池形貌 

（a、b、c）电解抛光-阳极覆膜；（d、e、f）凯勒试剂腐蚀 

4.2.3 合金内部的晶粒生长形貌 

图 4-4 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样利用扫描电子显微镜得到的显

微组织照片。其中图 4-4（b）是熔池边界的高倍显微图像，可以看到在熔池边界

存在着纳米级尺寸的第二相，推测其为 Al11Ce3 颗粒，Al11Ce3 颗粒在熔池底部富

集是由于熔池经历了多次熔化，而 Al11Ce3 的熔点较高，得以在多次熔化中保存

了下来，逐渐累积并最终在熔池边界富集。SLM 成形工艺采用逐层铺粉-激光扫

描的增材制造方式，其热作用机制导致熔池轨迹重叠形成具有冶金结合特征的复

杂组织形貌。从介观尺度分析，单个熔池的形成过程可视为微缩化的液态金属快

速凝固行为，其凝固动力学显著区别于传统铸造成型。在激光与金属粉末交互作

用产生的非平衡凝固条件下，熔体冷却速率可达 10³-10⁶ K/s 量级，导致微观组织

演变呈现显著的温度梯度依赖性。基于经典凝固理论，熔池凝固组织呈现典型的

三区域结构特征：在熔池边界与已凝固基材接触区域，极高的过冷度促使形成纳

米尺度的表层细晶区；沿温度梯度方向，柱状晶通过外延生长机制向熔池中心发

展，形成取向一致的柱状晶生长区；在熔池心部，由于成分过冷效应导致等轴晶

形核，最终形成等轴晶聚集区。这种非均匀组织分布与 SLM 特有的循环热历史

密切相关，熔池重叠区域的多次重熔-凝固过程进一步加剧了组织演变的复杂性，
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为理解成形件各向异性力学性能提供了重要微观依据。SLM 工艺的冷却速度通

常高于传统铸造工艺的冷却速度两个数量级，SLM 工艺的冷却速度高达

103~106 °C/s，而铸造工艺仅约 1 K/s，这种快速熔化快速凝固的工艺特性使得铝

液熔体有着极大的过冷度，最终可使得成形合金有着极细的晶粒组织或亚晶粒组

织。而 SLM 成形工艺在激光与熔体交互作用形成的瞬态熔池中，热梯度分布呈

现显著的空间异质性。熔池中心区域沿垂直扫描方向存在极高的温度梯度，促使

晶粒沿热梯度反方向（即熔池底部法线方向）发生择优取向生长。这种外延生长

机制导致初生晶粒以竞争生长模式向熔池内部推进，相邻柱状晶的侧向相互制约

限制了晶粒的横向扩展，最终在熔池中心区域形成具有丝织构的柱状晶生长区。

在熔池边界区域，由于热影响区与基材的导热作用，温度梯度显著降低，熔体过

冷度趋于均匀分布。当熔体温度降至熔点以下时，整个过冷区同时满足成核热力

学条件，发生非均匀形核。此时晶粒生长不再受特定方向的热流约束，各向异性

生长导致等轴晶粒在三维空间自由发展，最终在熔池边缘形成等轴细晶区。这种

组织演变规律在 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 多元合金体系中尤为显著，其凝固行为受激光

能量密度与扫描策略协同调控，熔池热历史（包括峰值温度、冷却速率和重熔次

数）对最终凝固组织的形貌与取向分布具有决定性影响。 

 
图 4-4 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 SEM 图 

（a）低倍；（b）高倍；（c）柱状晶区；（d）等轴晶区 
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图 4-5 为 SLM 成形 Al 合金不同晶粒种类成型的机理。分析得出，合金内部

晶粒尺寸受到晶体生长速率和温度梯度的综合影响，当晶粒生长速率快且温度梯

度大时，会形成极细的晶粒结构。温度梯度较小且晶体生长速率较慢时，晶粒有

充足的时间形核并长大，从而出现晶粒结构粗大的组织。温度梯度定义如下： 

G=
dT

dx
(4-1) 

由于 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 SLM 工艺选取的扫描速度高达 1400 mm/s，激光

功率高达 380 W，使得合金熔体凝固速率极快，过冷度极大，形成了极细的亚微

米级别晶粒结构。 

 
图 4-5 G 与 R 对凝固组织和形态的影响[85]  
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4.2.4 合金的晶粒尺寸和晶粒生长取向 

 
图 4-6 合金的 EBSD 取向图  

（a、b）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 XY 截面； 

（c、d）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 XZ 截面 

图 4-6 为打印态 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 XY 面和 XZ 面背散射衍射（EBSD）

图谱，其中不同颜色代表不同的晶粒取向，图 4-8 为合金的晶粒尺寸分布图。由

图 4-6（d）可知，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金有着显著的异质晶粒结构，晶粒尺寸十分

细小；熔池中心区域为取向鲜明的柱状晶，垂直于熔池边界向熔池中心生长，晶

粒尺寸达到微米级别；熔池边界为极细的等轴晶，呈现自由生长的晶粒形貌，晶

粒尺寸达到亚微米的级别。图 4-6（b）为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 XY 面

的 EBSD 图。与 XZ 面的晶粒形貌不同，XY 面未呈现出鲜明的异质晶粒结构，

晶粒没有表现出特定的生长方向。结合金相组织可发现，XY 的小柱状晶呈一定

角度指向熔池中心，SLM 工艺中，激光能量会随着光斑的平移方向的相反方向

迅速流失，从而使得熔池边界区域与熔池中心产生了不同的温度梯度，使得晶体

会从熔池边界朝向熔池中心生长，且随着越来越靠近熔池中心，晶体受到侧向的

压力急剧增大，使得合金内部形成了朝向熔池中心的柱状晶。由于 SLM 成形 Al-
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Ce-Ca-Mn-Zr 合金的过程中，设置了层间相位角 67°的扫描策略，因此合金没有

表现明显的织构，如图 4-7 所示。但激光照射的方向通常保持恒定，Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金表现出微弱的 BD//α-Al [1, 0, 1]织构。 

 
图 4-7 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的极图与反极图 

（a、b）XY 截面；（c、d） XZ 截面 

为了研究 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金成形工艺对晶粒尺寸的影响，对

SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的 XZ 截面与 XY 截面的晶粒尺寸进行分析。图

4-9 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的晶界取向差分布图，可以明显看出，SLM

成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的 XY 截面与 XZ 截面都是以大角度晶界为主，说明

合金的择优取向并不明显。由于 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金形成了细小的晶

粒结构，尤其是在熔池边界处形成了极细的等轴晶，这种结构匀称，且平均晶粒

尺寸小于 5 μm 的晶粒结构有助于提升合金的力学性能。由 Hall-Petch 公式（4-

5）[86]可知，合金的力学性能随着平均晶粒尺寸的增大而逐渐降低，公式如下： 
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σ=σ0+Kd-
1
2 (4-5) 

式中， 

σ-屈服强度，单位：MPa； 

σ0-单晶体金属克服单个位错取向所需的点阵摩擦力，单位：MPa； 

d-平均晶粒直径，单位：μm； 

K-钉扎常数。 

由公式可知，晶粒尺寸越小，合金的强度越高。其主要是因为多晶体发生塑

形变形时，晶界数量增加，应力在晶界处发生集中时位错塞积的数目增加，此时

合金发生形变时需要更多的外力作用，强度就随之增加[86]，更多晶界的存在增大

了晶粒内位错移动的阻力，使得 α-Al 基体抵抗形变能力得到提升。 

 
图 4-8 合金的晶粒尺寸分布图 

（a）纵截面；（b）横截面 

图 4-9 合金的晶粒取向差分布图  

（a）纵截面；（b）横截面 
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4.3 物相分析 

图 4-10 为气雾化制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末及其 SLM 成形样品的

XRD 图谱，结果显示，粉末原材料和 SLM 成形合金主要都是 α-Al 衍射峰及微

弱强度的Al11Ce3衍射峰；由于Al-Ce-Ca-Mn-Zr合金中Zr元素的含量仅 1.2 wt.%，

因此未发现明显的Al3Zr衍射峰。比较Al-Ce-Ca-Mn-Zr合金粉末原材料及其 SLM

成形合金的 α-Al 衍射峰角度得出，成形合金的 α-Al 所有晶面的衍射角均向右发

生了不同程度的移动。衍射峰所对应的衍射角和相应的晶面间距之间的关系可由

布拉格公式表示： 

2dhkl sin θ=nλ (4-6) 

其中： 

θ表示衍射角度； 

dhkl表示晶面间距； 

λ表示 X 射线衍射波长。 

本研究所做 XRD 测试采用 Cu Kα 靶，因此 λ为 0.15406 nm。此外，由于 α-

Al 为面心立方（fcc）结构，室温下的晶格常数 a=0.40696 nm，其中晶面间距与

晶格常数存在如下关系： 

dhkl=
a

ඥh2+k2+l2
(4-7) 

公式（4-6）可知，由于衍射峰向右偏移，即衍射角 2θ变大，则对应的晶面

间距 dhkl变小，说明 α-Al 发生晶格畸变，点阵常数 a变小。Al 原子和 Ce 原子的

半径分别为 rAl=0.1431 nm、rCe=0.1821 nm（按配位数为 12 计算），溶质与溶剂原

子的半径比为 rAl/ rCe =0.7858，大于形成间隙固溶体的原子半径比值极限 0.59，

故 α-Al 基体是以置换固溶体的形式存在。在 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金过

程中，由于熔池存在时间较短，凝固较快，故在成形过程中形成了过饱和固溶体，

所以在 α-Al 基体中，晶格中大量 Al 原子的位置被 Ce 原子所占据，必然产生大

量的晶格畸变，而由于 rCe>rAl，故 α-Al 的点阵常数变小，对应的衍射峰向右偏

移，与图 4-10 所得到的实验现象吻合。 
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图 4-10 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金粉末与其 SLM 打印态样品 XRD 

SLM 工艺具有快速熔化-快速凝固的特性，使得制得的合金样品具有极细的

晶粒结构，进一步细化 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中的 α-Al/Al11Ce3 共晶，要对这类共

晶结构进行定性定量的分析通常需要亚微米级别至纳米级别的观察手段，分析认

为 TEM 方法可以满足该分析工作的精度要求，使用 TEM-EDS 技术对 SLM 成形

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中的 α-Al/Al11Ce3 共晶及其它物相结构进行观察分析。图 4-

11 展示了 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金明场像。结果显示，通过共晶组织尺寸可将 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金分为组织粗化区和组织细化区，两区域 α-Al 基体内均有大量

物相析出且呈现出颗粒状及棒状的形态，是典型的 α-Al/Al11Ce3 共晶结构，对 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金产生良好的第二相强化。SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金内部

的第二相尺寸十分细小且分布没有明显的特征，未形成大规模网状结构，Al11Ce3

和 α-Al 基体近似交织，进一步放大观察发现，第二相形态主要呈现颗粒状形态

与棒状形态。SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金时，会不断重复铺粉—熔化—凝固

的过程，而本 SLM 工艺选取的打印层厚极低（40 μm），当第 n 层进行熔化吸热

时，激光的热量可以很轻松的传递到已成形的 n-1 层，这种过程等于是对已成形

的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金做了热处理工艺，任意一层的 SLM 成形工艺都会对不同

层的已成形的合金进行升温。这种类似原位热处理制度的过程通常会经历不止一

次，任意的一层已凝固合金组织都经过热量的传导，促使了 SLM 成形 Al-Ce-Ca-
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Mn-Zr 合金 α-Al 基体内固溶元素的析出，与 Al 元素结合发生析晶反应，并使得

α-Al 基体内形成不同尺寸的析出相，且析出相尺寸通常属于亚微米级甚至达到

纳米级别。 

 
图 4-11 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金明场像 

（a、b）组织粗化区；（c、d）组织细化区 

图 4-12为 52.19 J/mm3激光能量密度下SLM成形Al-Ce-Ca-Mn-Zr合金TEM-

EDS 图，图 4-13 为成形合金内基体相和第二相的 EDS 点分析结果。结果显示，

一部分区域构成 α-Al 基体组织，主要含有 Al 元素与非常少量的固溶元素，如图

4-13（c）所示；一部分富含 Mn 元素的区域构成了呈棒状或针状的的强化相组

织，结合图 4-13（b）点分析结果，得出这种呈现棒状结构或针状结构的第二相

组织是 Al6Mn 强化相；颗粒状的第二相为富 Ce 相，结合图 4-13（a）EDS 点分

析结果，可推测颗粒状的第二相为 Al11Ce3 相。不同于 Ce 元素和 Mn 元素出现的

偏聚并析出的现象，Zr 元素则均匀的分布在合金组织中，并以过饱和固溶体的形

式固溶在 α-Al 基体组织中。结合 Pandat 计算结果得出，Zr 元素析出动力有限，

Al3Zr 相体积分数较低。在 SLM 快速熔化—快速凝固的工艺特性加持下，易在凝

固过程中形成初生的 Al11Ce3 和 Al6Mn 相，使得 Ce、Mn 元素在 α-Al 基体略有
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富集。随着激光光斑从液态熔池中移出，边界熔池区域迅速凝固，合金易在此析

出初生的 Al11Ce3 和 Al6Mn，光斑中心扫描的区域位于熔体中心，吸收激光能量

的时间更长，加之熔池边界处形成对 Mn、Ce 元素的消耗，使得熔池中心区域

Mn、Ce 元素减少。同时由于打印过程中基板预热的影响，对 Al11Ce3 和 Al6Mn

析出的促进作用有限，使得 Ce、Mn 元素析出相主要存在于熔池边界处。 

 
图 4-12 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 EDS 分析结果  
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图 4-13 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 TEM-EDS 点分析 

（a）颗粒状相；（b）棒状相；（c）α-Al 基体 

图 4-14 为 52.19 J/mm3 能量密度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 TEM 高

分辨组织形貌，得出 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的物相组成主要有两种，即 α-Al 基体

组织和由 α-Al 和 Al11Ce3 组成的 α-Al/Al11Ce3共晶组织。图 4-14（a）展示了 SLM

成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的基体组织区域的高分辨图像，对基体组织区域进行

选区电子衍射（Selective Area Electron Diffraction，SAED），得出 SAED 衍射斑

点图，如 4-14（b）所示，并衍射斑点图进行匹配标定，通过匹配结果得出 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 基体区域的组成，基体区域主要有呈面心立方结构的 α-Al 组成，晶带

轴为[1, -1, -1]。通过测量 α-Al 的{2, 0, 0}晶面分析合金基体的晶格畸变及微量元

素的固溶度，测得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金{2, 0, 0}晶面间距为 0.202 nm，通过数据

库标准 Al 的 PDF 与 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 α-Al 的{2, 0, 0}晶面间距对

比，得出成形合金展现了晶面间距增大的现象，其中原因是合金 α-Al 基体中固

溶了 Ce、Mn、Zr 原子，这些微量元素的原子半径都远大于 Al 元素的原子半径，

从而导致导致 α-Al 发生了晶格膨胀，表现为{2, 0, 0}晶面间距增大。图 4-14（b）、

（d）为第二相区域的 HRTEM 图，经标定得知第二相为 Al11Ce3 相，与 α-Al 基

体构成[-3-1-3]//[001]优先取向关系。 
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图 4-14 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的 HRTEM 图  

（a、b）基体的 HRTEM 图及对应区域的的 SAED 图； 

（c、d）第二相区域的 HRTEM 图及对应区域的 FFT 图 

4.4 显微硬度 

为分析 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金建造面和扫描面的各向异性，在固定

SLM 工艺中打印层厚、扫描间距等参数的条件下，对比不同激光功率、扫描速

度下成形合金建造面和扫描面的显微硬度。将制得的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金打磨

平整并机械抛光，在抛光后的截面上每隔 200 μm 选取一个点测试其显微硬度，

不同 SLM 工艺参数下的合金样品测 10 个点并选取平均值作为最终测得的显微

硬度值。为消除因熔合不良或其它冶金缺陷造成的硬度减弱，进行显微硬度测试

时需有选择的避开孔隙缺陷或球化缺陷分布的区域，有利于保证得到的显微硬度

数据可以反映合金的真实硬度。本试验分析了 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金工

艺参数中扫描速度为 1400 mm/s 和 1600 mm/s 时，随着激光功率的增加合金显微

硬度的变化情况，结果如图 4-15 所示。从图 4-15 可知，扫描速度为 1400 mm/s

和 1600 mm/s 时，成形合金样品 XZ 面和 XY 面的显微硬度呈波动性，变化较小，

未得到明显的规律。在激光功率为 380 W 时，试样的显微硬度为 126.21 HV。表

4-1 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金扫描速度为 1400 mm/s 和 1600 mm/s 时，
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XY 面和 XZ 面显微硬度的均值，结果显示，两种扫描速度工艺下，XZ 面的显微

硬度明显高于 XY 面。由于 SLM 成形工艺参数的铺粉层厚较低（40 μm），在 XZ

面会有更高的熔池边界密度，从而导致 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的具有显

著的各向异性，表现为 XZ 面的显微硬度高于 XY 面的显微硬度。 

 
图 4-15 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金显微硬度 

表 4-1 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金显微硬度 

Scanning Speed/ mm·s-1 XZ plane/ HV XY plane/ HV Average/ HV 

1400 120.09 103.47 111.78 

1600 123.61 103.23 113.42 

4.5 力学性能 

4.5.1 室温拉伸性能 

合金的应力应变曲线被认为最能反应合金力学性能的方法，对激光扫描速度

为 1400 mm/s 不同激光功率下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行室温拉伸试

验，得到 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 成形合金工程应力—工程应变曲线如图 4-16 所示。分

析合金工程应力—工程应变得出，在合金室温力学性能测试样品的拉伸过程中， 

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的拉伸应力快速增加并达到最大值，之后拉伸样品长时间

进入连续的屈服状态，此时测试的拉伸应力呈缓慢下降的趋势并最终断裂。表 4-
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2 为 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的拉伸性能，合金的最大抗拉强度处于

308~332 MPa 这一区间，屈服强度处于 180~245 MPa 这一区间，断后伸长率则主

要处在 14~26%之间。SLM 工艺的扫描速度为 1400 mm/s、激光功率为 380W 时，

制得的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金获得最佳的力学性能，最大抗拉强度、屈服强度和

伸长率分别达到 332.94 MPa、245.42 MPa 和 24.41%。作为 SLM 工艺最关键的

一项参数，不仅影响合金的显微组织形貌，还关系到最终制得合金的力学性能。

在其他参数一定的情况下，随着激光功率的增大，拉伸强度先提高，随后保持稳

定再逐渐降低，说明在这个范围的时候，合金抗拉强度和屈服强度的呈缓慢提升

趋势，在扫描速度为 1400 mm/s 恒定时逐步提升激光功率至 380 W，制备合金获

得最优的抗拉强度。使得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金抗拉强度提高的原因主要有两种，

一是 Zr 元素在 SLM 过程中形成 Al3Zr 粒子充当形核位点，从而细化晶粒；二是

随着激光功率的提高，合金的未熔合缺陷也明显减少，有利于提高合金的力学性

能。另外，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中含有的 Mn 元素在 SLM 快速凝固过程中得以

固溶在 α-Al 基体内，可以起到良好的固溶强化效果。进一步增大 SLM 工艺参数

的激光功率，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的力学性能不增反降，此时由细化晶粒带来的

抗拉强度提升已经无法弥补随着激光功率提升带来的冶金缺陷增多导致的性能

下降，同时激光功率增大，粉末吸收能量过高，导致成形实体内气孔增多，从而

降低材料的抗拉强度。 

 
图 4-16 不同激光功率下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金工程应力应变曲线 
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表 4-2 不同激光功率下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金力学性能 

Scan speed/ mm·s-1 Laser power/ W UTS/ MPa YS/ MPa El/% 

1400 350 319.53 181.29 18.90 

1400 360 308.93 188.51 14.69 

1400 370 314.81 233.74 25.24 

1400 380 332.94 245.42 24.41 

1400 390 311.04 233.90 21.15 

1400 400 317.42 178.41 24.45 

1400 410 327.79 242.11 24.90 

1400 420 319.53 180.95 18.87 

图 4-17 为不同激光能量密度下 SLM 工艺制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金室温拉

伸断口形貌。合金的塑性与其拉伸断口形貌中的韧窝尺寸、分布和深度关系密切，

进而影响着合金的应用领域，观察不同激光能量密度下合金室温拉伸试样断口形

貌高倍图，可以看到合金断口形貌分布着大量不同尺寸的韧窝。表明 SLM 成形

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样有着较好的延伸率。其中在激光能量密度为 49.45 

J/mm3 时，试样的断口形貌可观察到柱状晶晶界，表现为沿晶断裂。当激光能量

密度为 52.19 J/mm3 时，试样而韧窝最为密集，表现出较好的韧性。因此，SLM

成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的断裂机制主要为韧性断裂，混合少许发生在柱状晶

晶界区域的沿晶断裂。 

图 4-17 不同激光能量密度下合金试样拉伸断口形貌 

（a、e）49.45 J/mm3；（b、f）52.19 J/mm3；（c、g）54.94 J/mm3；（d、h）57.69 J/mm3 
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4.5.2 高温拉伸性能 

对 52.19 J/mm3 激光体能量密度下 SLM 制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 进行不同温度

的高温拉伸试验，得到如图 4-18 所示的工程应力—工程应变曲线，测试温度分

别为 200 °C、250 °C、300 °C 和 350 °C。结果显示，测试温度的提升会导致 SLM

制得合金抗拉强度和屈服强度的不断下降，而伸长率则会持续提高。当测试条件

由 200 °C 升温至 250 °C 时，SLM 制得合金的最大伸长率从 33.2%小幅提升至

39.8%；抗拉强度由 216.77±0.26 MPa 将至 156.49±9.04 MPa，屈服强度由

167.49±16.67 MPa 将至 144.19±7.85 MPa，仅出现少量的强度损失。在 250 °C 的

高温下仍能保持 140 MPa 以上的屈服强度。随着持续升温至 300 °C，合金材料

的伸长率进一步提升至 44.7%，合金的极限抗拉强度、屈服强度分别降低至

91.13±4.09 MPa、83.51±4.32 MPa，对比 250 °C 测试条件下的结果，力学性能降

幅明显，但合金的极限抗拉强度仍然处在 100 MPa 附近。进一步升温至 350 °C，

合金材料的伸长率显著提升至 63.2%，但抗拉强度和屈服强度则降至 60.58±4.77 

MPa、56.96±5.11 MPa。拉伸测试的温度越高，合金的屈服强度与极限抗拉强度

的差值越小，室温下的屈服强度比极限抗拉强度低 87.52 MPa，而温度升至 350 °C

时，差值降低至 3.59 MPa。出现这种合金抗拉强度随着测试温度提高而降低的现

象主要是由 α-Al 基体的软化导致， Al11Ce3强化相由于其具备出色的热稳定性，

能够在 200~350 °C 测试条件下保持稳定的强化效果，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金表现

出屈服强度逐步逼近最大抗拉强度的特性。  
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图 4-18 不同测试温度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金工程应力应变曲线 

表 4-3 不同测试温度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金高温拉伸性能 

Temperature/ °C UTS/ MPa YS/ MPa El/ % 

200 216.77± 0.26 167.49± 16.67 33.21± 0.62 

250 156.49± 9.04 144.19± 7.85 39.87± 4.05 

300 91.13± 4.09 83.51± 4.32 44.77± 1.01 

350 60.58± 4.77 56.96± 5.11 63.17± 0.64 

图 4-19 为 SLM 工艺制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金与增材制造工艺制得的典型

Al-Si、Al-Cu 合金在不同测试温度下力学性能表现的对比。分析得出，这种新型

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金在室温条件下表现出色；在高温测试条件下，合金的力学性

能优异，特别在 300~350 °C 这一区间，新型 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的

力学性能优势显著。值得一提的是，如图 4-19（b），SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr

在 350 °C 这一极端测试条件下还能达到室温环境下屈服强度的 23.21%，对比传

统 AM 制造的 AlSi10Mg 合金，在 350 °C 仅能保持 14.71%，具有一定的耐高温

的优势。对比分析得出，SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金在室温条件下力学性能

表现良好，高温条件下的力学性能表现优秀，350 °C 条件下的力学性能出色。 
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图 4-19 （a）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金与其他它 AM 合金在不同测试温度下的强度

对比[87, 88]；（b）合金在不同测试温度下的抗拉强度、屈服强度保留百分比 

4.5.3 强化机制 

作为应用最广泛的有色合金之一，铝合金凭借自身出色的性能和低廉的价格

而备受关注，而铝合金常常选用固溶强化、析出强化、加工硬化和细晶强化等方

式使其力学性能得以进一步提高。铸造工艺作为 Al 合金最成熟的生产加工工艺

之一，一直存在着应力集中、组织分散和晶粒粗大等问题，对铝合金的力学性能

造成了不利的影响，使其需要用到热处理等工艺进行性能调控[89, 90]。加工硬化、

细晶强化和固溶时效强化就成了 Al 合金的主要强化机制[91]。本工作选用 SLM 工

艺对 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行近净成形的过程，因此合金的制备过程中合金材

料未发生热变形等过程，应用到的强化机制主要为固溶强化和细晶强化。Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金制备过程中，激光光斑直径极小且扫描速度极快，合金粉末颗粒

会快速熔化并在激光移除后迅速凝固。在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固的特性

加持下，通常合金粉末材料会在尺寸空间极小、时间极短的时间内完成冶金熔合，

因此生长的晶粒会限定在一定大小的范围内。由于 SLM 工艺快速熔化—快速凝

固的特性不仅极大的限制了晶粒生长，在一定程度上也阻碍了如 Mn、Zr 等合金

元素的偏析，从而起到了充分的细晶强化效果和固溶强化效果。从图 4-12 可以

看出，在 SLM 铝合金中，溶质元素几乎都溶解到 Al 基体中，以激光功率 380 W，

水平，扫描速度 1400 mm/s 的试样计算，根据公式（4-8）[92]，可得固溶强化对

强度的贡献：  
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σSSS=෍ AiCi
βi

i
(4-8) 

式中， 

Ai代表各种溶质元素的固溶强化常量元素； 

Ci代表各种溶质元素的浓度; 

βi表示各溶质的幂律系数。 

本文研究的 SLM 铝合金溶质元素主要为 Mn 和 Zr，本文所用的 SLM 合金

粉末中 Mn 和 Zr 的含量分别为 1.9 wt.%和 1.2 wt.%。由于 SLM 成形过程的快速

凝固，大量 Mn 元素、Zr 元素与基体形成固溶体，对合金进行强化固溶强化[93]。 

4.6 本章小结 

该章节固定 SLM 工艺中的打印层厚、层间相位角度、基板预热温度和扫描

间距等参数，通过调节不同的激光功率和扫描速度制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金，

并对这些不同参数下成形合金的显微组织、物相结构、显微硬度、室温力学性能

与高温拉伸性能进行分析和表征，结论如下： 

（1）使用 Pandat 软件对 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行了 Scheil 凝固模型计算，

得出合金凝固先后顺序为 Al3Zr、Al4Mn、α-Al 和 Al11Ce3。在 SLM 工艺快速熔

化—快速凝固的特性加持下，制得的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金没有出现大范围的偏

聚，Zr 元素主要固溶在 α-Al 基体中。SLM 成形合金 XY 面上同一层熔池呈胞状

平行分布，相邻层熔池之间的角度为 67°。XZ 面上熔池呈鱼鳞状堆叠分布，XY

面上熔池呈胞状平行分布。 

（2）SLM 工艺制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金具有鲜明的异质晶粒结构，通过

电解抛光—阳极覆膜及 EBSD 等表征手段可以观察到合金内部具有等轴晶区和

柱状晶区两种。柱状晶区位于熔池中心区域，组织较为粗大；等轴晶区位于熔池

的边界，组织较为细小。XY 面和 XZ 面晶粒平均尺寸约为 2.59 μm 和 4.25 μm，

没有产生明显的晶体织构，Ce、Zr 等元素主要以固溶的形式存在于 α-Al 基体中，

熔池边界处由于温度梯度较大，存在较多的颗粒状 Al11Ce3 相和棒状 Al6Mn 相。 

（3）随着激光功率的增加，SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的抗拉强度-屈
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服强度-伸长率，在高温下可保持良好的力学性能，当激光功率 380 W、扫描速度

1400 mm/s 时，其抗拉强度 332.94 MPa、屈服强度 245.42 MPa、伸长率 24.41%，

拉伸断口呈韧性断裂。成形合金在 200 °C、250 °C、300 °C 和 350 °C 下其抗拉

强度分别为 216.77±0.26 MPa、156.49±9.04 MPa、91.13±4.09 MPa 和 60.58±4.77 

MPa，屈服强度分别为 167.49±16.67 MPa、144.19±7.85 MPa、83.51±4.32 MPa 和

56.96±5.11 MPa。  
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第 5 章 退火态 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金显微组织与力学性能 

5.1 引言 

前面的研究中重点分析了在不同 SLM工艺参数下制备的Al-Ce-Ca-Mn-Zr合

金的组织和性能，结果表明，在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固的特性加持下，

未起到很好的第二相强化效果，使得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的强度有限。因大量

的 Ce、Ce、Mn 和 Zr 元素固溶在基体中，在退火（热处理）后可以再弥散析出，

形成细小的第二相颗粒，起到析出强化的作用，但保温时间过长或温度过高会形

成粗大的第二相，降低合金的力学性能，所以在 SLM 成形后需要采用适宜的热

处理工艺析出弥散第二相颗粒提高试样力学性能。本章对 52.19 J/mm3 激光能量

密度下 SLM 制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行不同制度的退火，以期增强合金的

析出强化效果，并提高合金的力学性能。 

5.2 组织形貌及其物相结构分析 

5.2.1 金相组织特征 

图 5-1 展示了在 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 制得 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合

金经 375 °C/8 h 退火处理后的光学组织形貌，由图可得，XY 截面熔池扫描线保

持平行，扫描轨迹线清晰，与打印态 XY 截面熔池保持一致；相较 XY 截面熔池

而言，XZ 截面熔池有着更高的熔池边界密度，因 XY 截面熔池和 XZ 截面熔池

的冶金结合性能不同，SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金在退火处理后，XZ 截面

熔池熔池的“鱼鳞状”形貌结构明显淡化。  
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图 5-1 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态熔池 

（a、b、c）XY 截面熔池；（d、e、f）XZ 截面熔池 

图 5-2 为 52.19 J/mm3 激光能量密度下，SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金经

375 °C/8 h 退火处理后样品，经过电解抛光-阳极覆膜后的偏光金相照片。由图 a、

图 d 可以看出，退火态合金经过电解抛光-阳极覆膜后，XZ 截面熔池的扇形边界

清晰，堆叠致密，和打印态合金相似；因 XY 和 XZ 的熔池边界密度的不同以及

水平方向熔池和垂直方向熔池搭接的冷却时间不同，导致 XY 和 XZ 的性能有差

异，XY 截面熔池的扫描轨迹线变得模糊。从高倍的偏光组织中可以看到，XZ 截

面熔池为大小不一的扇形，且形状不规则，因熔池边界处的等轴晶过于细小，难

以观察，在熔池中心可观察到少量亮蓝色和亮黄色的柱状晶垂直于熔池底部的熔

池边界，尺寸约 5 μm，如图 5-1（c）所示；XY 截面熔池可观察到较为细小的晶

粒，晶粒尺寸略低于 XZ 截面上观察到的柱状晶。  
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图 5-2 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理态偏光组织 

（a、b、c）XZ 截面熔池；（d、e、f）XY 截面熔池 

5.2.2 合金的晶粒尺寸和晶粒生长取向 

为进一步表征 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态合金的组织，对成形合

金退火态进行了 SEM 观察。图 5-3 为 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 成形 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金在 375 °C 保温时间 8 h 退火后 SEM 微观组织形貌，从图 5-3

（a）较低放大倍数可见 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态试样淡化的熔池

分布与熔池边界。由于 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金激光扫描时重熔现象比较

显著，经过退火处理后，进一步改变了熔池内部的结构，故熔池排布并不规则，

仅少量熔池保持扇形结构，因此相较于打印态合金试样而言，退火态合金试样大

量熔池边界线变浅甚至消失。图 5-3（b）为高倍 SEM 照片显示，SLM 成形 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 退火态的组织状态保持等轴晶和柱状晶的双峰结构，相较打印态试

样而言，退火态样品等轴晶区组织中，有更多的黑色析出相分布在晶粒内部，等

轴晶粗化明显。因退火处理过程中等轴晶逐渐向柱状晶转化，柱状晶和等轴晶区

的分界线不明显，同时可以观察到大量细小黑色粒子析出并聚集，如图 5-3（a）、

（b）所示。图 5-3 （c）为合金退火态的柱状晶区放大图，结果显示，熔池内柱

状晶区和等轴晶区的过渡区域范围更大，说明退火工艺会改变 SLM 成形 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金的熔池结构。  
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图 5-3 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态 SEM 图 

（a）低倍；（b）高倍；（c）柱状晶区；（d）等轴晶区 

52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样在 375 °C

保温时间 8 h 退火后 EBSD 图像如图 5-4 所示。结果显示，退火态试样保持了较

弱的熔池结构，合金内存在大小不一且垂直于熔池边界生长的柱状晶，同时还有

许多极细的等轴晶位于熔池边界附近，是典型的异质晶粒结构。相较于 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金退火态的 XY 截面而言， XZ 截面的具有更显著的异质晶粒结构特

征，由于尺寸较大的柱状晶的长轴方向主要表现在 XZ 截面，因此 XY 截面的异

质晶粒结构并不明显。观察发现，合金内部的柱状晶和等轴晶不仅形状不同，尺

寸方面也存在较大的差异，等轴晶处在 1.2~2 μm 的范围、柱状晶则处在 1~7 μm

这一范围，表明 SLM 成形液态熔池在凝固过程中存在较大的温度梯度。在 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 退火处理的过程中，合金的织构强度略微减弱，表明这一过程中合

金组织发生了再结晶现象。熔池内部的柱状晶沿着长轴方向发生断裂，使得柱状

晶大小降低；同时，熔池底部的等轴晶进一步成长。使合金晶粒尺寸差异减小，

组织更加均匀，有利于强化合金。XY 平均晶粒尺寸为 3.37 μm，XZ 平均晶粒尺

寸 3.34 μm，打印态熔池边界的亚微米级等轴晶最终长大为微米级的等轴晶。熔

池内部狭长柱状晶也在长轴方向发生截断，在短轴方向长大，共同形成图 5-4（b）、
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5-4（d）所示的组织较为均匀的微米级等轴晶。分析得出，随着退火工艺中保温

时间的延长，SLM 工艺制备合金的极细晶粒结构会被持续弱化，为保护这种极

细的晶粒结构，保温时间应控制在 12 h 以内，否则就会导致晶粒长大，并造成

合金强度的损失。 

 
图 5-4 合金的 EBSD 取向图  

（a、b）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态 XY 面； 

（c、d）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态 XZ 面 

 
图 5-5 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的极图  

（a）横截面；（b）纵截面  
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图 5-6 合金的晶粒尺寸分布图 （a）纵截面；（b）横截面 

 
图 5-7 合金的晶粒取向差分布图 （a）纵截面；（b）横截面 

以上研究表明，退火工艺会对使得 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金发生再结

晶，使得合金独特的异质晶粒结构性质减弱，这种异质晶粒结构减弱的过程有利

于降低合金的各向异性，但也会破坏 SLM 工艺细晶强化的优势。合金的织构的

形成与 SLM 成形过程中的热释放路径或温度梯度关系密切，如扫描面晶粒取向

在[111]方向较强，这与 SLM 成形过程中沿着建造方向（XZ），沿着扫描面激光

束运动方向（XY）以及激光束熔化上一建造成形层在垂直于激光束运动方向的

XY 方向形成复杂温度梯度有关。因此，适当的退火工艺，可以拓宽 SLM 成形

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的应用领域。 

5.3 物相分析 

在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固的特性加持下，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中大

量 Ce、Ca、Zr 原子来不及析出，固溶在 α-Al 基体中并形成过饱和的固溶体，退

火处理有助于这些原子的析出并形成强化相。将 52.19 J/mm3 激光能量密度下
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SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金原始打印态及其退火态进行 XRD 物相鉴定，如

图 5-8 所示。结果显示，打印态和退火态合金 XRD 图谱曲线主要由 α-Al（100）、

α-Al（200）、α-Al（220）、α-Al（311）、α-Al（222）和 Al11Ce3（033）、Al11Ce3

（132）晶体衍射峰构成，因此退火工艺没有明显改变 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 的晶体构

成，合金组织中也没有大量出现新的强化相种类。样品中 α-Al （111）衍射峰随

着保温时间的增加，开始向高角度移动，当退火保温时间超过 6 h 后，重新向低

角度移动。这主要是由于在退火初期，样品中的主要析出相为 Al11Ce3 相，α-Al

基体中固溶元素 Ce 的析出，导致样品 α-Al 的晶体衍射峰向高角度移动，由于 α-

Al 中固溶的 Ce 元素含量较少，随着保温时间的增加，α-Al 基体中固溶的 Ce 元

素的含量不断降低，Al11Ce3 相的析出动力减弱，导致 α-Al 的晶体衍射峰向高角

度移动速度减慢。 

 
图 5-8 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火态 XRD 

图 5-9 为 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金经

375 °C/8 h 退火的样品 TEM 明场像图。图 5-9（a）（b）显示，相较熔池边界等轴

晶区而言，熔池中心柱状晶区域的析出相较少，且结构较为简单，析出相为约 700 

nm 大尺寸的针状相。而熔池边界的等轴晶区的物相结构则较为复杂，主要是黑

色颗粒状和深灰色的棒状析相的分布在等轴晶区，相较熔池中心的柱状晶而言，
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等轴晶区的析出物尺寸更小，颗粒状析出物平均尺寸约 100 nm，棒状析出物尺

寸略大于颗粒状析出物，约 200 nm。 

 
图 5-9 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理态明场像 

（a）熔池边界区域；（b）熔池中心区域；（c）颗粒状析出相；（d）棒状析出相 

图 5-10 为 52.19 J/mm3激光功率下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 375 °C/8 

h 退火后 TEM-EDS 拍摄的合金主要元素的分布。相较于 SLM 成形 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金原始打印态而言，晶粒内的 Al6Mn 相严重粗化。证实了这些粒子有

Mn 富集颗粒和 Ce 富集颗粒，富集 Mn 的颗粒应为 Al6Mn 沉淀物，而 Ce 富集颗

粒应主要为 Al11Ce3 沉淀物。晶粒内部的 Al11Ce3 及 Al6Mn 等沉淀析出物显著粗

化，分布范围更广；即合金在长时间的保温阶段，细小等轴晶内的沉淀组织经奥

斯特瓦尔德熟化现象（Ostwald ripening）过程后，α-Al 基体内的第二相组织逐步

增大随后聚集。随着析出相体积分数逐步增大并达到峰值，α-Al 基体不再析出微

量元素，且 Al11Ce3 组织没有足够的界面能继续长大，因此在时效处理过程中，

尺寸较大的析出相总是吸收较小尺寸的析出相，从而导致析出相数量减少，尺寸

增加[94-96]。与之相反的是，柱状晶区内的 Al6Mn 相和 Al11Ce3 颗粒的数量和尺寸

均出现了增大现象。Ce、Mn 等合金元素在含量较低且在 Al 中的固溶度相对较

小，在退火处理过程中，Al6Mn 相的长大只能通过小号已形成一次的 Al6Mn 相。
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因此，退火处理后合金中 Al6Mn 相数量减少。在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固

的特性加持下，合金成形过程中大量的 Ce、Mn 原子来不及析出合金就已经凝固， 

Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中的 Ce、Mn 原子固溶在 α-Al 基体内形成过饱和固溶体。

随着合金保温过程的进行，固溶在 α-Al 基体内的 Ce、Mn 原子获得充足的能量，

随后 Ce、Mn 元素脱溶析出并与 Al 原子反应生成 Al11Ce3、Al6Mn 相，即在退火

处理过程中合金不断地析出二次 Al11Ce3 颗粒、Al6Mn 相。此外，在图可观察到

柱状晶内部的位错密度减小，这是因为时效处理过程中合金在成形阶段产生的残

余应力得到了释放[97]。结合显微硬度和 EBSD 测试结果可以发现，SLM 成形 Al-

Ce-Ca-Mn-Zr 合金具有较高热稳定性，在 375 °C 的退火温度下，合金的显微组织

结构不发生明显的改变。 

 
图 5-10 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理态元素分布与明暗场像 

（a）合金元素分布；（b）明场像；（c）暗场像 
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5.4 显微硬度 

为进一步评估退火处理前后 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金在微观尺度下的机械性能，

对 52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行不同制度

的退火处理，并测量不同退火制度下合金的显微硬度，结果如图 5-11 所示。随

着保温时间的延长，合金的显微硬度呈现出先增后降的趋势，且合金 XY 面和 XZ

面显微硬度的变化趋势不同。在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固工艺特性的加持

下，大量 Ce、Ca、Mn 和 Zr 等元素固溶在 α-Al 基体内并形成过饱和的固溶体，

随着退火制度中保温阶段的持续进行，这些固溶在 α-Al 基体内的元素持续析出

并于 Al 元素反应起到沉淀强化效果。随着保温时间的逐渐延长，由析出成电强

化效果带来的显微硬度提升达到峰值，而 SLM 工艺形成的异质晶粒结构特性不

断减弱，另一方面随着保温时间的延长，合金基体内的高密度位错特性也受到一

定程度的削弱，使得经退火处理的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金硬度降低，最终使得合

金的显微硬度只有打印态水平甚至低于原始打印态水平。在相同的退火温度下随

着保温时间的延长，SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的显微硬度会经三个过程： 

（1）析出强化过程，随着退火热处理的进行，固溶在 α-Al 基体内的 Ce、Ca、

Mn 和 Zr 原子逐渐析出并于 Al 原子发生反应形成强化相，这一阶段合金的显微

硬度会逐步上身； 

（2）析出强化峰值过程，随着 α-Al 基体内的 Ce、Ca、Mn、Zr 元素大量析

出，一部分析出相会回溶到基体中并达到析出—回溶平衡； 

（3）再结晶过程，随着析出相体积分数逐步达到最大值，进一步延长退火制

度的保温时间会改变 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的异质晶粒结构，使得合金

的显微硬度下降。 

在较低温度下退火，如 325 °C，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金 XY 面的显微硬度在

0-30 min 内从 127.64 HV 缓慢增加到 130.17 HV；然后再 30 min 到 1 h 迅速增加

到 137.26 HV；在下一阶段，显微硬度逐渐下降。合金在 375 °C 和 425 °C 时与

325 °C 时相似，不过在第二阶段后显微硬度下降速度更快。通过对面同一合金试

样 XZ 面与 XY 面的显微硬度，结果显示随着保温时间的逐渐增加，合金的各向

异性逐渐消失。  
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图 5-11 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理态显微硬度 

（a）325 °C；（b）375 °C；（c）425 °C 

表 5-1 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金热处理态显微硬度 

Temperature/ °C XZ Plane/ HV XY plane/ HV Average/ HV 
As-build 127.64± 1.01 119.53± 1.03 123.59± 1.02 

325 124.51± 1.75 118.95± 1.61 121.73± 1.68 

375 128.59± 1.57 114.19± 1.86 121.39± 1.71 

425 125.18± 1.69 120.48± 1.65 122.83± 1.67 

5.5 力学性能 

SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金经不同制度的退火处理后，合金的显微硬度

提升有限；不同于硬度的变化，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的拉伸性能提升更为明显，

图 5-12 为 52.19 J/mm3激光能量密度下不同参数退火处理试样的室温工程应力应

变曲线。室温应力应变测试结果显示，合金在 375 °C 下保温时间 8 h 退火合金的

抗拉强度和屈服强度提升最大，抗拉强度 411.43 MPa，屈服强度 358.58 MPa，

伸长率 16.82%。合金的抗拉强度和屈服强度分别较打印态试样提高了 21.51%，
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31.56%，伸长率降低 45.13%。在退火处理工艺制度下，成形试样的抗拉性能提

升较大，抗拉强度提高约 60 MPa，伸长率有所降低。抗拉强度和屈服强度的提

升是由于退火处理后，成形试样不仅释放了在成形过程中所产生的应力，并且还

对成形过程中的合金元素进行弥散析出，起到较高的沉淀强化效果，合金在退火

处理后力学性能得到了进一步的提升。 

 
图 5-12 不同退火参数下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金工程应力应变曲线 
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表 5-2 不同退火参数下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金力学性能 

Temperature/ °C Time UTS/ MPa YS/ MPa EL/ % 

325 30 min 319.24 177.88 12.07 

325 1 h 333.71 251.52 12.94 

325 4 h 338.57 262.02 16.79 

325 6 h 337.67 273.93 23.18 

325 8 h 345.33 266.96 16.42 

375 30 min 332.70 229.71 21.28 

375 1 h 352.71 298.43 15.29 

375 4 h 402.49 342.07 15.41 

375 6 h 398.66 350.21 6.44 

375 8 h 411.43 358.58 16.82 

425 30 min 418.16 349.19 14.99 

425 1 h 403.95 371.21 8.05 

425 4 h 403.19 348.26 8.78 

425 6 h 399.98 342.22 5.67 

425 8 h 377.41 348.96 8.99 

52.19 J/mm3 激光能量密度下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 退火处理拉伸试样

断口形貌如图 5-13 所示。热处理温度 375 °C 不同保温时间退火处理试样的室温

拉伸断口形貌图中均发现大量韧窝，与原始打印态室温拉伸断口形貌基本一致，

呈现典型韧性断裂；但较合金原始打印态而言，退火态合金室温拉伸断口形貌图

中的韧窝尺寸和深度都明显降低。375 °C 下保温时间 4 h 退火处理试样的断口形

貌高倍图中可观察到少量柱状晶，说明在 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火制度的保温

过程中，柱状晶中的 α-Al 基体析出更多的强化颗粒，随着柱状晶晶界处第二相

的聚集，进一步减弱了合金的晶间结合力，导致合金的拉伸断口形貌出现柱状晶，

这点也体现在合金伸长率降低上。同时，从高倍图中仍然可看到少量气孔缺陷，

如图 5-13（b）（c）所示，气孔缺陷会一定程度降低合金的力学性能。 
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图 5-13 不同热处理参数下的断口形貌： 

（a、e）375 °C/ 1 h；（b、f）375 °C/ 4 h；（c、g）375 °C/ 6 h；（d、h）375 °C/ 8 h 

5.5.1 强化机制 

析出强化共有四种类型，分别为有序强化（order strengthening）Δσord、共格

强化（ coherency strengthening）Δσcoh 、模量错配强化（modulus mismatch 

strengthening）Δσmod 和奥罗万强化（Orowan strengthening）ΔσOr
[98]。，本研究中主

要的析出强化机制为 Orowan 强化。Orowan 强化机制由以下公式计算： 

ΔσOr=M
0.4

π

Gb

√1-v

ln ቀ
πdm
4b ቁ

λ
(5-1) 

λ=ቌ
1

2
ඨ

2π

3Φ
-1ቍ

πdm
4

(5-2) 

式中， 

M=3.06 为 Al 的平均矩阵取向因子； 

B=0.286 nm 为矩阵伯格斯（Burgers）向量的大小； 

Φ是析出相的体积分数； 

G=27.8 GPa 为 Al 的剪切模量[99]； 

λ为 Al 的有效晶粒间距； 

dm为析出相的平均直径； 

v=0.331 是 Al 的泊松比[100]。 

分析得出，SLM 工艺制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金退火前后，Al11Ce3 凭借自身

出色的热稳定性，与 α-Al 基体组织维持良好的共格效果，即退火制度的前后可
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以保持一致的 Orowan 强化效果。另外，合金经长时间的退火处理时会导致显微

硬度的下降，这是由于 Al11Ce3 粒子在柱状晶晶界区域聚集并粗化。Al11Ce3 粒子

在晶界处粗化的同时，大尺寸的析出颗粒会吸收小尺寸的析出颗粒并增大析出颗

粒之间的间距，最终触发 Orowan 位错绕过机制，即 Al11Ce3 颗粒间距过大使得

位错无法切过。 

5.6 本章小结 

本章主要对前两章中经过工艺参数优化以及合金成分优化后的 Al-Ce-Ca-

Mn-Zr 合金开展了热处理工艺的探究，以便进一步改善合金的强度，进而拓展合

金的应用场景。主要探究了退火工艺对 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 试样组织及性

能的影响，分析了退火前后 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品的组织与性能，

结论如下： 

（1）随着退火工艺的进行，SLM 工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的异质

晶粒结构逐渐减弱，再结晶过程中破坏了合金的极细晶粒组织。随着保温时间的

不断延长，Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金试样的显微硬度先增加后降低，XY 面和 XZ 面

的各向异性逐渐减弱。 

（2）SLM 工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金中的 Ce 原子大量固溶在 α-Al

基体内并形成过饱和固溶体，通过退火制度的进行，Ce 原子大量析出并于 α-Al

基体反应生成 Al11Ce3强化相。在 375 °C 保温 8 小时热处理状态下，析出相开始

聚集长大，并且形态为颗粒状和棒状，在等轴晶区表现的尤为明显。 

（3）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 试样的力学性能与退火工艺的进行有很大

关系，主要是由退火处理过程中细小的 Al6Mn 和 Al11Ce3 的析出提供的析出强化

效果。经过 375 °C 保温时间 8 h 合金室温下的抗拉强度 411.43 MPa、屈服强度

358.58 MPa、伸长率 16.82%，抗拉强度和屈服强度分别较打印态试样提高了

21.51%，31.56%，伸长率降低 45.13%，同时断裂机理仍为韧性断裂。 
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全文结论与展望 

全文总结 

基于 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金材料作为研究对象，选用 SLM 技术作为合金的制

备工艺。通过调控激光功率和扫描速度参数制得组织致密力学性能良好的 Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 合金；对制得的 Al-Ce-CaMn-Zr 合金实施不同退火温度和不同保温时

间的退火工艺；将 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金原始打印态和退火态显微组织

和力学性能进行表征和分析，并对其拉伸性能和断裂行为进行了研究；最后对

SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的强化机制进行分析。获得主要结论如下： 

（1）对气相雾化工艺制备的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 粉末颗粒进行表征，并以该粉

末为原材料通过 SLM 工艺制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金样品。该粉末表面表面光滑

且球形度高，粒径分布近似正态。Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金相对密度会随着激光能量

密度的增大出现先增加后降低的趋势，在激光功率 380 W、扫描速度 1400 mm/s

工艺参数下制得的合金最为致密且无裂纹分布，合金相对密度高至 99.67 %，确

定 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的最佳 SLM 成形工艺参数为激光功率 380 W、扫描速度

1400 mm/s。 

（2）SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的截面熔池呈平行胞状分布和鱼鳞状

分布。Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金熔池边界呈细小均匀连续的组织，与合金熔池内部的

柱状晶区共同组成独特异质晶粒结构，往熔池中心部位，呈现出垂直于熔池边界

的柱状树枝晶。在 SLM 工艺快速熔化—快速凝固工艺加持下合金的晶粒尺寸极

细，处在亚微米量级。SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的物相结构主要由 α-Al 基

体和 Al11Ce3、Al6Mn 金属间化合物组成，Al11Ce3 相呈现不规则的颗粒状，Al6Mn

相呈棒状。当激光功率为 380 W，扫描速度 1400 mm/s 时，其抗拉强度 332.94 

MPa、屈服强度 245.42 MPa、伸长率 24.41%，拉伸断口呈韧性断裂。 

（3）激光能量密度为 52.19 J/mm3 下 SLM 成形 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金的退火

态样品的抗拉强度，屈服强度有所提升、伸长率降低。合金的析出强化机制由

Orowan 强化机制作为主导，在 375 °C 保温时间 8 h 时，样品的抗拉强度 411.43 
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MPa、屈服强度 358.58 MPa、伸长率 16.82%，抗拉强度和屈服强度分别较打印

态试样提高了 21.51%，31.56%，伸长率降低 45.13%，拉伸断口仍呈韧性断裂。 

后续工作展望 

本文基于 SLM 制备出显微组织致密、室温力学性能良好高温力学性能优异

的 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 新型高强耐热 Al 合金。然而，本文相关工作还有一些不足和

挑战，值得进一步的研究： 

（1）进一步的调控 SLM 技术的工艺参数：使用棋盘扫描策略、S 型扫描策

略及交错扫描策略制备 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金，并分析新型扫描策略对合金组织

致密度的影响。 

（2）对 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金材料进行复合：使用 TiB2、LaB6、及 ZrO2 等

陶瓷强化颗粒对 Al-Ce-Ca-Mn-Zr 合金进行复合，制备 TiB2（LaB6、ZrO2）/Al-Ce-

Ca-Mn-Zr 复合粉末合金材料并 SLM 成形，并与原始打印态合金进行对比。 
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