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激光近净成形Ti-1300合金的
组织演变与力学性能
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properties of Ti-1300 alloy fabricated by 
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摘要：采用激光近净成形（LENS）技术制备了近 β型Ti-1300合金，并系统地研究了合金在LENS过程中沿沉积方向的微

观组织演变过程，同时揭示了合金力学性能和显微组织的内在联系。结果表明，LENS中每个沉积层所经历的热循环对

组织演变有很大影响。在沉积初期形成的是柱状晶，其厚度为（15. 6±1. 2） mm，约占总沉积厚度的 20%，之后晶粒则转

变为等轴晶粒。沉积态晶粒内的微观组织由初始的细网篮组织逐渐转变为片状组织，且非连续晶界 α相转变为连续晶界

α相。此外，细网篮组织使合金具有优异的强度，而连续晶界 α相易使合金发生沿晶断裂，导致塑性降低。
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Abstract：The β titanium alloy Ti-1300 is fabricated utilizing laser engineered net shaping （LENS） 
technology.  This study systematically examine the microstructural evolution of the alloy along the 
deposition direction during the LENS process， and elucidate the intrinsic relationship between its 
mechanical properties and microstructure.  The results indicate that the thermal cycling of each deposited 
layer in the LENS process has a profound impact on the microstructural evolution.  Initially， columnar 
crystals are formed with a thickness of （15. 6±1. 2） mm， comprising approximately 20% of the total 
deposited thickness.  Subsequently， these grains transform into equiaxed grains.  Within the as-deposited 
grains， the microstructure undergo a transition from a basket-weave structure to a lamellar structure， and 
the discontinuous grain boundary α phase changes to a continuous grain boundary α phase along the 
deposition direction.  Notably， the basket-weave microstructure imparts exceptional strength to the alloy.  
However， the continuous grain boundary α phase tends to promote intergranular fracture， resulting in 
reduced ductility.
Key words：laser engineered net shaping technique；Ti-1300 alloy；microstructure evolution；mechanical 
property

钛合金因具有高比强度、优异的抗腐蚀性能和低

密度等特点，已被广泛应用于航空航天、海洋工程、生

物医疗等领域［1］。传统的钛合金成形方法例如铸造、

焊接和粉末冶金等，存在材料利用率低、环境污染以
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及对制造装备要求高等劣势，这使得基于传统工艺制

备的大型复杂钛合金构件不但经济成本高，且与绿色

制造的材料发展方向不符［2］。增材制造（additive 
manufacture，AM）作为一种“自下而上”的材料累加制

造方法，其不仅能够快速制备精密复杂构件，也可用

于修复受损或退役构件，以延长零件的使用寿命并降

低经济成本［3-4］。例如，Qiu 等［5］利用激光直接沉积技

术制备了一体成型的TC4大型翼梁结构，经后处理优

化后可实现与传统制备相当的性能；Liu等［6］使用激光

熔覆沉积技术修复了 TC17 航空发动机压气机受损

处，且分析后得出此修复的性能可达到原 TC17 变形

材料的 98%。其中，以激光作为能量源的定向能量沉

积技术［7］被称为激光近净成形（laser engineered net 
shaping，LENS）［8］，其可以实现大型近净全致密复杂

钛合金构件的快速制造，是目前研究的热点［9］。

然而，增材制造钛合金的力学性能与锻造合金相

比往往处于劣势，故如何提升增材制造钛合金的强塑

性匹配是亟待解决的关键问题。一般来说，等轴晶的

形成被认为是钛合金能获得优异力学性能的关键［10］。

一些学者认为可在合金中加入适量的添加剂以及进

行后续的热处理以促进合金中等轴晶的形成。例如，

Xie等［11］使用离散沉积和分离热处理的方法在激光熔

化沉积钛合金 TC11 中成功获得了细等轴组织。而

Hao等［12］通过对TC11进行双重退火处理也获得了类

似的实验结果。此外，Bermingham 等研究了 Si［13］、

Be［14］和 LaB6
［15］等添加剂对增材制造钛合金微观组织

的影响，发现添加剂作为一种外来溶质能影响晶粒的

形核过程，从而促进了晶粒细化。另外，值得注意的是

在激光近净成形过程中，不同沉积层的微观组织也存

在较大差异，Li等［16］指出每一个沉积层都会经历一个

相同的热循环过程，在反复加热-冷却过程中微观组织

会发生显著变化。然而，在构建具有较大尺寸的合金

时，若每一层都经历类似的热循环过程，那么只有处于

沉积末期经历不完全热循环的沉积层会产生组织变化，

但事实却并非如此。因此，目前对于增材制造钛合金的

微观组织演变过程还不清晰，仍然需要更深入的研究。

本研究采用的对象是西北有色金属研究院研制

的近 β 型钛合金 Ti-1300。该合金与 Ti-1023［17］和

Ti-5553［18］合金相比具有更高的强度、韧性和塑性，这

种优异的兼容特征使其适用于航空航天领域的精密

构件［19-20］。然而目前为止，对 Ti-1300 合金的研究主

要集中于热加工技术［21］、相变动力学［22］、腐蚀行为和

电化学特性［23-24］。而对于增材制造 Ti-1300合金的微

观组织演变过程及其与力学性能的相互关系还鲜有

研究。基于此，本工作采用激光近净成形技术制备了

Ti-1300 合金，并系统地研究了激光近净成形过程中

合金的微观组织演变和室温力学性能。

1　实验材料与方法

采用等离子旋转电极法制备了用于LENS的原始

Ti-1300 粉末，其粒径分布为 150~200 μm，如图 1 所

示。从图中可以看出，粉末表现出了良好的球形度，

卫星颗粒较少，其相应的化学成分列于表 1中。在进

行 LENS之前，需要将粉末放置在温度为（120±5） ℃
的真空烘箱中干燥 2 h以消除湿气。本研究选用TA0
纯钛板材作为基板，在成形前用 SiC 砂纸打磨基板表

面并使用丙酮和乙醇进行清洁。利用北京航空航天

大学激光近净成形设备对 Ti-1300 合金进行了制备，

该设备主要由一个最大激光功率为 10 kW 的光纤耦

合二极管激光器、氩气沉积室、同轴送粉器、过程监控

单元和计算机数控（CNC）四轴工作台组成。扫描策

略采用单层内往复扫描（相邻轨道的扫描方向相反），

并且相邻层级之间扫描方向旋转 90°，如图 2 所示，具

体 LENS 工艺参数见表 2。为了方便研究，将沉积方

向定义为Z方向，将扫描方向定义为X和Y方向（X和

Y无本质区别）。

制备后沉积态试样的尺寸为 140 mm×30 mm×
80 mm（长×宽×高），如图 3（a）所示。从 LENS 沉积

块中提取的金相试样尺寸为 Φ10 mm×5 mm。按照

标准金相实验方法制样，在溶液（HF∶HNO3∶H2O=1∶
5∶10）中侵蚀 10 s 后用酒精冲洗并烘干。通过 Axio⁃

图1　Ti-1300合金球形粉末的形态

Fig. 1　Morphology of Ti-1300 alloy spherical powder

表1　Ti-1300合金球形粉末的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical composition of Ti-1300 alloy spherical 
powder （mass fraction/%）

Al
5. 41

V
3. 70

Cr
4. 02

Zr
3. 89

Mo
5. 51

Ti
Bal.
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vert A1 Stemi2000的光学显微镜（OM）观察试样的金

相组织，使用 JSM-6460的扫描电子显微镜观察LENS
下 Ti-1300 合金的背散射组织形貌，利用 Image-pro 
Plus软件测试了图像中晶粒的尺寸。将金相试样在混

合液（CH3OH∶H2SO4=7∶1）中进行电解抛光（电压：14 
V；时间：5~8 s），然后通过装有 EBSD 探头的扫描电

子显微镜（SEM）进行电子背散射衍射（EBSD）分析，

工作电压设置为 70 V，曝光时间为 3 ms，步长设置为

10. 22 μm，采集时间为 19 min。利用 AZtecCrystal 软
件对EBSD数据进行处理和取向分布分析。

本实验的室温拉伸实验在 AG-100KNG 型万能

拉伸试验机上进行，样品的主轴平行于沉积方向，如

图 3（a）所示。试样尺寸为 Φ10 mm×71 mm，标距长

度为 35 mm，标距直径为 5 mm拉伸试样，如图 3（b）所

示。最终得到的力学性能通过对 3组拉伸试样的测试

结果取平均值来确定。

2　结果与分析

2. 1　微观组织特征

图 4 为 LENS 制备 Ti-1300 合金的三维光学图

像，见图 4（a）。图 4（b）表明合金在XY平面上（即垂

直于沉积方向）存在大的初生等轴 β 晶粒。图 4（c）
和图 4（d）分别为平行于沉积方向上XZ平面和YZ平

面的微观组织特征。可以明显看出，图中均存在着粗

大的初生柱状 β晶粒，且在平面上有层层之间的重熔

层带。在沉积过程中，热量通过基底或先前构建的层

向下传导，越靠近基底，温度梯度越大，从而过冷度越

大，这些柱状晶外延生长贯穿数个沉积层并且与沉积

方向大致平行。

图 5是合金沿沉积方向的宏观显微组织形貌。可

以看到，沉积初期形成的是粗大柱状晶，其平均长度

和宽度分别为（2. 12±0. 36） mm和（0. 54±0. 15） mm，

且柱状晶区（A区）厚度为（15. 6±1. 2） mm，约占总沉

积厚度的 20%。随着沉积的进行，在B区形成了平均

晶粒尺寸约为（0. 27±0. 05） mm 的细等轴组织，该区

厚度为（33. 2±2. 7） mm，约占总厚度的41%。在沉积

后期，如 C区所示，形成了平均晶粒尺寸约为（0. 52±
0. 11） mm的粗等轴组织，其厚度为（31. 1±1. 6） mm，

约占总厚度的 39%。因此，沉积过程中发生了由柱状

晶到等轴晶的转变，且沉积后期所形成的等轴晶粒发

生了明显的粗化现象，这与沉积过程中的温度梯度和

凝固速率等有关。

图 6（a）~（d）为沉积态 Ti-1300 合金 XZ平面的

SEM 图像。可以看到，随着沉积过程的进行，微观组

织发生了明显的转变。如图 6（a）所示，在沉积态合金

底部观察到了明显的网篮组织。此外，由于在 β→α转

变初期，晶格缺陷较多且畸变能较高，因此 α相优先沿

β 晶界成核和生长，导致了非连续晶界 α 相（αGB）的形

成。随着沉积的进行，如图 6（b）虚线下方区域所示，

样品中部的微观组织发生了明显的转变，初始的网篮

组织逐渐转变为了片状组织，且非连续的 αGB转变为粗

大的连续 αGB。随着沉积的继续进行，如图 6（b）虚线

上方区域和图 6（c）所示，片层组织又转变为网篮组

图2　扫描策略

Fig. 2　Scanning strategy

表2　LENS工艺参数

Table 2　LENS process parameters
Laser power/kW
6-8

Scanning speed/（mm·min-1）

300-500
Powder feeding rate/（kg·h-1）

0. 65-0. 75
Spot diameter/mm
5

Overlap rate/%
40

Layer thickness/mm
0. 5-0. 8

图3　样品尺寸示意图

（a）拉伸试样在试块中的位置；（b）拉伸试样的几何尺寸

Fig. 3　Specimen size diagram
（a）position of tensile coupons in the as-built block；

（b）geometric size of tensile specimen

145



材料工程 2025 年 11 月

织，还能看到一些初生 α相（αP）均匀分布于基体中，并

且晶界处存在尺寸较大的连续晶界 α 相。在沉积后

期，如图 6（d）所示，显微组织仍然是典型的网篮组织，

且在晶界处存在大量非连续 αGB。上述的组织演变过

程与沉积层所经历的复杂热循环有关。

2. 2　晶粒分布和取向

为了进一步研究Ti-1300合金沉积态的晶粒形态

和织构特征，采用EBSD分析了平行于沉积方向的XZ
面和垂直于沉积方向的XY面的取向形貌图和极图，

如图7所示。

从图 7（a-1）可以直观地看出，Ti-1300 合金的晶

粒取向并不服从于多晶晶粒取向的随机分布，而是在

沿着沉积方向上柱状晶存在｛0001｝晶面取向择优。

值得注意的是，从图中可以看到这些柱状晶的生长方

向与沉积方向并不完全一致，形成了一个小角度的偏

移。这是因为在沉积态柱状晶区域，热流向基板移动

而形成了与沉积方向一致的温度梯度，但是在沉积过

程中热流除了向基板移动外，还通过样品四周散热，

温度梯度相对于沉积方向产生了微小的偏移，同时在

凝固过程中，溶质的不均匀分布会导致晶格常数的改

变，从而产生的内应力使晶粒发生取向偏离，造成柱

状晶呈现出倾斜生长的特征。图 7（b-1），（b-2）中绿

色线与黑色线显示了小角度晶界（2°~10°）与大角度晶

界的分布（>10°），大角度晶界主要集中在晶粒的晶界

处，而小角度晶界则主要集中在晶粒内部。经统计，

在XZ面的小角度晶界分布（46. 9%）要比XY面小角

度晶界分布（18. 9%）高。这种现象是由于小角度晶

界通常在金属的凝固过程中形成，最早的柱状晶以非

图4　LENS-Ti-1300合金的OM图

（a）三维全景图；（b）XY平面等轴晶粒；（c）XZ平面柱状晶粒；（d）YZ平面柱状晶粒

Fig. 4　OM images of LENS-Ti-1300 alloy
（a）3D panorama；（b）XY-plane equiaxed grains；（c）XZ-plane columnar grains；（d）YZ-plane columnar grains

图5　LENS-Ti-1300合金XZ面宏观显微组织

Fig. 5　Macroscopic microstructure of LENS-Ti-1300 alloy in XZ-plane
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均匀形核的方式快速生长，随后凝固的晶粒在先前晶

粒的基础上表现出沿着热梯度外延生长特性，同时前

文提到柱状晶在生长过程中发生了取向偏离，最终在

凝固时导致了小角度晶界的形成［25-26］。两个面的极图

如图 7（c-1），（c-2）所示。经分析计算，XZ面主要存在

〈001〉∥X0的丝织构，织构强度约为 21. 0；而XY面存

在〈001〉∥Z0的丝织构，织构强度为 12. 0。这表明Ti-
1300合金在沉积过程中存在择优生长现象。

2. 3　力学性能

对沉积态Ti-1300合金的室温力学性能进行了测

试。结果表明，LENS 下 Ti-1300 合金的强度及塑性

表现适中，其抗拉强度为（1161±7. 5） MPa，屈服强度

为（1106±3） MPa，伸长率为（9±0. 25）%，断面收缩

率为（23±0. 5）%。

通常情况下，LENS 下的钛合金大多具有不错的

强度，因为快速冷却总会导致精细组织的形成，这与

网篮状 α相的弥散强化效应有关。大量交错排列的 αP

均匀分布在 β基体中，使得 α-β的相界面增多，同时细

针状的 αP会增加位错的阻碍效果，位错在界面处形成

位错塞积，只有在更大的外应力下才能使位错开动，

故而导致合金的强度升高。而材料的塑性通常受到

多种因素的影响，为了探究 Ti-1300 合金塑性表现的

内在诱因，对沉积态试样的断口形貌进行了观察，如

图 8所示。从宏观断口可以观察到明显的纤维区、剪

切唇分布、内置孔洞以及颈缩现象，断裂模式表现出

沿晶断裂和穿晶断裂的混合特征，见图 8（a）。沿晶断

裂主要与 αGB有关。不连续的 αGB会被晶界分为更多的

晶粒，因此变形会分散在更多的晶粒内进行，位错更

易开动，不易因应力集中而引起开裂，可承受更大的

变形量，使得塑性提高。相反，连续的 αGB在同一体积

内的晶粒数较少，容易引起位错塞积和应力集中，导

致裂纹沿着连续的晶界 α相扩展，使伸长率降低。所

以在LENS过程中应该避免连续αGB的形成［27］。图8（b）
主要表现为穿晶断裂，在图像中可以观察到大量韧

窝，表明试样在破坏前经历了较大的塑性变形。穿晶

断裂是由 αWGB引起的，它的生长方向会使得裂纹扩展

路径更加曲折，使得裂纹扩展能量增大，塑性提高。

但由于 αWGB是在连续 αGB的界面上形成的，因此对材料

塑性影响的优先级要低于 αGB，在非连续 αGB转变为连

续 αGB时，即使有 αWGB存在，材料的塑性也会降低［28］。

在图 8（c）所示的高倍图像中可以观察到冰糖状的断

口，这是沿晶断裂的典型特征。同时，还可以观察到

有二次裂纹源沿着晶间扩展。

3　讨论

3. 1　β晶粒形成-演变机制

在激光近净成形的过程中，β 晶粒的形成与合金

图6　LENS-Ti-1300合金XZ面SEM图

（a）XZ面底部；（b）XZ面底部和中部过渡区；（c）XZ面中部；（d）XZ面顶部

Fig. 6　SEM images of LENS-Ti-1300 alloy in XZ-plane
（a）bottom in XZ-plane；（b）bottom and middle transition zone in XZ-plane；（c）middle in XZ-plane；（d）top in XZ-plane
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的非平衡凝固过程相关。在凝固起始阶段，处于室温

下的基板和熔化的金属液形成了非常大的温度梯度，

同时固溶体合金在结晶时，由于溶质组元的重新分

布，会在固液界面处形成溶质的浓度梯度，从而形成

了成分过冷区。当固液界面上的偶然凸起进入成分

过冷区时，会加速向前生长，同时侧面也会生长，但由

于凸出部分前端的溶质原子优先向远离界面的液体

中扩散，使得溶质原子在两侧的“沟槽”中聚集，导致

此处的平衡结晶温度降低，过冷度减小，进而使侧面

生长被抑制，凸起保持在一定的范围内，如图 9所示。

随着沉积层的增加，晶体就以这种方式沿着〈100〉方

向外延生长，形成柱状 β晶粒，见图 4（b），（c）。在钛合

金增材制造领域，柱状晶的形成是一个不可避免的现

象，它会导致力学性能的各向异性和弱化。

细晶强化是唯一可以同时提高材料的强度和塑

性的方式，具体可以用Hall-Petch公式来解释。

图7　LENS-Ti-1300合金EBSD图像

（a）反极图；（b）晶界分布图；（c）极图；（1）XZ面；（2）XY面

Fig. 7　EBSD images of LENS-Ti-1300 alloy
（a）IPF map；（b）grain boundary distribution；（c）PF map；（1）XZ-plane；（2）XY-plane
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σS = σ0 +Kd- 1
2 （1）

式中：σS 表示屈服强度；σ0 表示晶内对变形的阻力；K
反映晶界对变形的影响系数；d表示晶粒平均直径。

显然，晶粒尺寸越细小，材料的强度越高，同时细小的

晶粒有着更多的晶界，不利于裂纹的扩展，使材料的

塑性变形抗力提高。所以在激光近净成形过程中，如

何获得更多的细等轴晶粒是目前研究的热点。

在 LENS 过程中，等轴 β 晶的形成主要是由熔池

表面的异质形核而引起柱状晶向等轴晶的转变（co⁃
lumnar to equiaxed transition，CET）。CET 过程受凝

固前沿的成分过冷控制，而成分过冷取决于液固界面

的温度梯度G和凝固速度V的比值。当液相过冷度

超过形核所需的过冷度时，等轴晶的体积分数φ大于

0. 66%，它就能先于柱状晶形核生长，发生 CET 过

程［29］。然而，对于大多数钛合金来说，由于起始就存

在着高温度梯度，成分过冷不会显著到引起等轴晶在

基板上直接成核。根据 Kurz 等［30］的快速定向凝固理

论，随着沉积的进行，温度梯度逐渐减小，凝固速度逐

渐增大，界面会经历“平界面→枝晶界面→等轴晶界

面”的形态变化，由Hunt［29］建立的模型可知，等轴生长

的临界梯度条为：

G< 0.617N
1
3

0

ì
í
î

ïï

ïï
1 - ( )∆TN

3

( )∆Tc
3

ü
ý
þ

ïïïï

ïï
∆Tc （2）

式中：其中 ∆TN 是异质形核温度下的过冷度；∆Tc 是

柱状生长前沿温度；N0为液相形核密度。显然，在高

温度梯度条件下，液相形核密度N0越大，越容易形成

等轴晶界面。综上所述，等轴晶的形成与温度梯度G、

凝固速率V以及液相形核密度 N0 密切相关。所以

Gäumann等［31］在结合了快速定向凝固理论后，建立了

一个基于温度梯度G和凝固速率V的CET判据，即：

Gn

V
= a

é
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ê
êê
ê

ê ù
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3
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式中：a和 n是材料自身相关常数；φ为等轴晶粒的体

积分数；N0为液相形核密度，主要取决于合金成分。

因此，对于给定成分的合金，CET的发生取决于Gn/V
的大小，将φ<0. 66% 代入式（3）中，就可以得到一个

临界值KCET，Gn/V<KCET时，柱状晶保持定向生长，反

之，则会有等轴晶生成。

综上所述，成分过冷控制着 CET 过程的发生，液

相形核密度N0对它的影响可以用合金元素来代替，两

者 之 间 的 关 系 可 以 通 过 生 长 限 制 因 子 Q 来 表

达［13-14］，即：

Q=m lc0 (k- 1) （4）
式中：ml为液相线的斜率；c0为溶质浓度；k是溶质分配

系数。生长限制因子越高的合金元素会在固液界面

前沿强烈分配，使成分过冷区快速形成，进而使不断

推进的固液界面更早发生进一步的形核［32］。本研究

中主要合金元素的ml，k以及利用二元相图计算得到

的数值列于表3中。通过计算，本研究中Ti-1300合金

的生长限制因子Q≈41. 8，其中Mo、Cr具有显著的生

长限制因素，表明本研究中所用的 Ti-1300 合金具有

较好的等轴晶形核能力，如图5所示。

图8　LENS-Ti-1300合金的断面SEM图

（a）低倍；（b），（c）高倍

Fig. 8　Cross-section SEM images of LENS-Ti-1300 alloy
（a）low magnification；（b），（c）high magnification

图9　树枝晶界面形成示意图

Fig. 9　Schematic diagram of dendrite interface formation
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3. 2　微观组织演变机制

微观组织的演化主要是由LENS过程中复杂的热

循环所引起的。在沉积过程中，除顶部沉积层外，每

一层都要经历数个加热-冷却过程，当第N+1、N+2、
…层熔覆后，相当于对第N层做了数个简单热处理。

随着熔覆的进行，第N层的峰值温度从相变温度以上

连续降低［33］。图 10是第N层的热循环示意图。在图

中，每出现一个峰值，即说明有一个沉积层熔覆上来，

根据温度的变化，第N层的热循环过程理论上可以分

为两个区域。在Ⅰ区，当峰值温度高于相变温度时，

原先的 α相（αGB、αP）将完全转变为 β相，然后在冷却时

再次转变为 α 相。此时由于 α 相在 β 晶界处的激活能

较低，αGB优先在相变过程中出现。对于 αP，由于高过

冷度会导致高的成核速率，因此，网篮状的 αP在 β基体

中的含量很高。在Ⅱ区，当经历数个沉积层后，峰值

温度不足以引发相变，α相向 β相的转变不充分，残余 α
相在冷却过程中粗化为片状，一些 αs相在冷却过程中

从 β相中析出。随着沉积的进行，初始沉积层的峰值

温度逐渐降低，不足以引发显著的微观组织变化，网

篮状组织最终被保留下来。同时，在沉积过程中，还

可以观察到的 αGB的演变（见图 6）。在沉积起始与终

止阶段，αGB表现为非连续状态，而在沉积中部表现为

连续态。引起沉积中部出现连续 αGB的原因主要为热

循环过程中的形核及生长。大量的非连续 αGB核容易

生长并连接起来形成连续 αGB，所以主要讨论 αGB的生

长过程。

综上所述，每个沉积层都会经历一个理想的热循

环过程，然而，由于实际温度梯度和凝固速率的不断

变化，实际中每一层所经历的热循环不是完全相同

的。沉积初期，室温下的基板和熔池构成了较高的温

度梯度，但随沉积进行到中部，温度梯度减小且此刻

沉积层散热困难，所以在实际凝固中温度不会降低到

与初始层相同。随后，在温度还没有完全冷却时，下

一层沉积上来又重新加热该层，如此往复经历了一个

温度相对较高的热循环过程，（如图 10中蓝色虚线所

示）。在这种条件下，孤立的 αGB在晶界表面能的驱动

下充分生长并相互连接形成连续 αGB
［34］。而沉积的后

几层由于没有经历完整的热循环过程，未能形成连续

αGB。此外，在连续 αGB上还存在 αWGB，它的形成主要是

界面失稳机制［35］。αGB的表面发生凸起，此时界面形态

发生变化，αWGB依附于这些凸起成核生长，它的生长方

向取决于传热条件和晶体学取向。通常树枝状的生

长被认为具有良好的传热条件，且 αWGB没有独立完整

的表面，其晶体学取向与 αGB相同，最终形成如图 6（c）
所示的组织形貌。

4　结论

（1）激光近净成形 Ti-1300 合金在沉积过程中会

发生组织演变，具体表现为柱状晶转变为等轴晶，网

篮组织和非连续 αGB相转变为片层组织和连续 αGB相。

（2）当连续沉积时，成分过冷会引起柱状晶向等

轴晶的转变。经计算，Ti-1300 合金具有较高的生长

限制因子 Q≈41. 8，表明其具有较好的等轴晶形核

能力。

（3）沉积层所经历的热循环过程会导致网篮组织

和非连续 αGB相转变为片层组织和连续 αGB相。网篮状

组织会使Ti-1300合金具有较高的强度，而连续 αGB相

会使材料的塑性降低。断裂模式表现为沿晶断裂和

穿晶断裂的混合特征。
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