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K439B高温合金激光粉末床熔融工艺参数优化
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摘要：K439B镍基合金是一种服役温度达 800 ℃的新型高温材料，已广泛用于航空发动机燃烧室壳体等关键部件，但目前

铸造工艺难以满足薄壁复杂构件高精度成型的高合格率需求。本研究采用激光粉末床熔融（laser powder bed fusion，
LPBF）技术，通过调整激光功率（140~220 W）与扫描速率（600~1400 mm/s），采用光学显微镜、扫描电镜、电子背散射衍

射等表征技术，分析工艺参数对构件致密度和微观组织的影响。总结得到了LPBF技术制造K439B高温合金的工艺窗

口（激光功率：160~220 W，扫描速率：1000~1200 mm/s），在窗口内选择 2 个参数（160 W-1000 mm/s 和 220 W-1200 
mm/s）加工样品并开展室温和 800 ℃高温拉伸实验。结果表明，160 W-1000 mm/s（体积能量密度VED=66.67 J/mm³）
工艺参数制备的样品组织中出现不规则孔隙与Ti-C碳化物，而 220 W-1200 mm/s（VED=114.58 J/mm³）成型样品组织

均匀无碳化物，且室温抗拉强度超过 1 GPa，断后伸长率达到 25%。但在800 ℃环境下，所有LPBF构件均表现出脆性（断

后伸长率约0.5%），主要因为LPBF过程中快速冷却条件导致γ′强化相缺失及晶粒内部的胞状亚结构发生完全消解。本研

究为K439B合金LPBF成型的工程应用提供工艺依据与理论支撑。
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Abstract：K439B nickel-based alloy is a novel high-temperature material capable of operating at 800 ℃， 
which has been widely used in critical components such as combustion chamber housings for aerospace 
engines. However， the traditional casting process struggles to meet the high qualification rate requirement 
for high-precision forming of thin-walled complex components. In this study， laser powder bed fusion 
（LPBF） technology is used to process samples. By adjusting the laser power （140-220 W） and scanning 
speed （600-1400 mm/s）， and using characterization techniques including optical microscopy， scanning 
electron microscopy， and electron backscatter diffraction， the effects of process parameters of LPBF on the 
relative density and microstructure are analyzed. The processing window （laser power：160-220 W， 
scanning speed：1000-1200 mm/s） for manufacturing K439B superalloy via LPBF is summarized， and two 
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process parameters （160 W-1000 mm/s and 220 W-1200 mm/s） within the window are selected to 
process samples for tensile tests at room-temperature and 800 ℃. The results show that irregular pores and 
Ti-C carbides are prone to form under the 160 W-1000 mm/s （volume energy density（VED） = 66.67 
J/mm³） parameter. In contrast， the samples processed under 220 W-1200 mm/s （VED = 114.58 J/mm³） 
have a uniform microstructure without carbide， whose ultimate tensile strength at room temperature is over 
1 GPa and elongation is over 25%. However， at 800 ℃， all LPBF samples exhibit brittleness （with an 
elongation after fracture of approximately 0.5%）， which is mainly attributed to the lack of γ' phases and 
dissolution of cellular substructures inside the grains.This study provides process guidance and theoretical 
support for the engineering application of LPBF fabricated K439B alloy.
Key words：nickel-based superalloy；LPBF；microstructure；parameter optimization；mechanical property

镍基高温合金以其卓越的高温强度和耐腐蚀性，

在航空航天领域得到了广泛的应用［1-11］。K439B作为

新型析出强化镍基高温合金［12-15］，满足了新一代航空

发动机燃烧室壳体所需的稳定高温强度和优异抗蠕

变性能等要求。该合金主要依靠 γ′相析出强化，关键

元素包括 Cr、Al 和 Ti。高铬含量赋予 K439B 卓越的

抗氧化性能，同时铝、钛等 γ′相形成元素确保其在室

温与高温下均保持优异的力学性能。然而，随着发动

机性能要求的提升，结构部件日益呈现薄壁化趋势，

并且表面质量要求越来越高。由于薄壁区域存在显

著温度梯度，高温合金薄壁铸件在充型与凝固过程

中，易产生浇不足、冷隔等成型缺陷。铸造工艺在制

造高精度、复杂结构零部件方面逐渐显现出局限

性［16-24］。因此，亟须开发和应用新型制造工艺以满足

高温合金薄壁构件生产和制造的需求。增材制造（ad⁃
ditive manufacturing，AM）技术作为一种新兴的成型

工艺，具备高制造精度、高设计自由度以及复杂结构

一体化成型等优势，已广泛应用在航空航天高精度结

构件生产领域。其中激光粉末床熔融（laser powder 
bed fusion， LPBF）技术是常用的增材制造技术之一，

其基本原理是利用高能激光束对金属粉末进行选区

熔化和固结，通过逐层堆叠实现整体构件的成型。该

技术不仅能够制造具有复杂几何形状的零件，还可以

提升合金性能。采用合适的工艺参数，LPBF 能够制

备致密度高、缺陷少的构件，从而有效克服传统铸造

工艺中易出现的组织缺陷［25-33］。然而，K439B 镍基高

温合金的增材制造工艺及其成型样品的组织性能还

有待进一步研究。综上所述，系统全面地研究 LPBF
工艺制备 K439B 合金的组织与性能，对于拓展该合

金在航空领域的应用具有重要的理论意义和工程

价值。

为了获得具有高致密度、低裂纹率及优异力学性

能的增材制造零件，国内外学者开展了大量工艺参数

的研究，Kanagarajah等［25］对比了选区激光熔化技术和

铸造 IN939合金的室温性能以及高温性能，发现打印

态合金呈现出各向异性并且室温性能优于铸态样品，

但高温性能较差，经时效处理后高温强度有一定上

升，且塑性变化不大。Bae 等［26］尝试在 IN939 合金中

掺杂 TiB2相，发现 TiB2相可以均匀化 IN939 基体，进

而提升LPBF技术制造的 IN939合金性能。Xiao等［31］

通过定向能量沉积方法制备了高强度高塑性的TiZr- 
NbVAl高熵合金，证明了增材制备工艺有同时提升成

型材料的强塑性的能力。李鑫等［33］研究了LPBF成型

的CM247LC、Inconel 939和 Inconel 718 4种镍基高温

合金的开裂行为，发现裂纹敏感性低的合金，如 Inco⁃
nel 718，在激光打印过程中基本无裂纹，但针对

CM247LC、Inconel 939 这 2 种合金，会形成凝固裂纹

与固态裂纹，这极大地限制了 2 类合金的 LPBF 工艺

应用。Zhang 等［34］研究了选区激光熔化技术制造的

IN738合金，提出了打印工艺窗口，并仔细研究了打印

态合金熔池随输入的能量密度演化过程，发现经选区

激光熔化技术制造的 IN738合金强度和塑性都获得了

提升。Sun 等［35］在研究 LPBF 成型 FeNiCoAl 高熵合

金成型工艺参数时，发现较低和较高的能量沉积密度

都会导致成型样品的孔隙率提升，较低的能量密度会

导致粉末无法充分熔融，产生未熔合裂纹及不规则孔

洞，而较高的能量密度又会导致合金中的低熔点元素

发生气化，气体溶解在合金液中无法及时排除，形成

圆形孔洞。

本研究以K439B合金为研究对象，系统分析激光

功率以及扫描速率对LPBF成型试样缺陷尺寸分布以

及微观组织的影响，基于缺陷最少化和致密度最大化

的质量控制标准，通过定量分析孔洞缺陷含量，提出

K439B 合金 LPBF 成型的最佳工艺参数窗口，并在工

艺窗口内选择了 2个参数成型试样进行拉伸测试和组

织观察。
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1　实验材料与方法

1.1　实验材料

本研究中所使用的材料为镍基高温合金 K439B，

合金主要成分如表 1所示。采用等离子旋转电极雾化

法制备合金粉末，使用LPBF技术加工成型样品，打印

设备型号为HBD-150。技术原理如图 1（a）所示，通过

供粉仓逐层上升，由刮刀在打印区域铺展粉末，激光

根据切片模型逐层打印。打印策略如图 1（b）所示，设

置层高 Δh为 30 μm，打印条间距 Δl为 80 μm，每层

之间的旋转角度为 67°，不同打印工艺参数打印出的

块体如图1（c）所示，块体大小为5 mm×5 mm×5 mm，

通过观察金相组织确定合适的工艺参数。根据先前

的研究［35］，XOY方向上性能最佳，故采用如图 1（d）
所示的加工方法，根据光镜观察到的结果选用合适的

工艺参数加工2种厚度的薄板。

1.2　实验方法

通过AXIO Observer A1m型光学显微镜（OM）观

察金相，以评估最优 LPBF 成型工艺参数。采用 Im⁃
ageJ 软件量化孔隙率，每组样品测量 5 张图像以获取

平均孔隙率值。通过 ZEISS SIGMA500 型扫描电子

显微镜（SEM）观察微观组织，并使用能谱仪（EDS）对

微观组织开展元素定性鉴定与定量含量分析。利用

SIGMA 500 型扫描电子显微镜上的取向成像显微系

统进行电子背散射衍射（EBSD）分析，表征样品的织

构与晶粒尺寸。

通过电火花线切割机加工制备拉伸试样。室温

拉伸实验采用 AGS-X 10KN 型电子万能试验机进行

测试，高温拉伸实验则使用 TSE105D 型双立柱电子

万能试验机进行测试，变形速率均设定为 10-3 s-1。

测试重复进行以确保统计可靠性。应力数据直接

采集自负载传感器，伸长率通过数字图像相关技

术（DIC）分析测得。 1 mm 厚试样的标距长度为

7 mm，2 mm 厚试样标距长度为 13 mm，如图 1（d）所

示。高温拉伸实验由试样在炉内加热至 800 ℃后

进行。

表1　K439B合金化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of K439B alloy（mass fraction/%）

Cr
22.22

Co
18.84

Ti
3.76

Al
1.91

Ta
1.58

Nb
0.99

Si
0.05

C
0.01

W
2.15

Mn
0.01

Zr
0.01

Ni
Bal.

图1　工艺及测试样品示意图

（a）LPBF工艺；（b）激光扫描策略；（c）不同工艺参数成型的块状样品；（d）2种厚度的制备样品

Fig.1　Schematic diagram of process and tested specimens
（a）LPBF process；（b）laser scan strategy；（c）bulk samples formed via different process parameters；

（d）fabricated samples with different thicknesses
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1.3　工艺窗口

根据公式：VED = P
v× h× t

，其中 P为激光功

率，单位为W；v为扫描速率，单位为mm/s；h为扫描间

距，单位为 mm；t为层间距，单位为 mm。不同工艺参

数的 VED 值如表 2 所示。图 2（a）展示了不同工艺参

数下样品的金相组织，从图中可以看出，随着扫描速

率的提升，孔隙率先降低后上升，在低激光功率下，孔

隙率的上升尤为明显；而在同扫描速率下，随着激光

功率的提升，孔隙率变化没有表现出统一的规律。孔

隙的形成是导致密度下降的主要原因。在金相组织

中，观察到 2 种不同形貌的孔隙（不规则形和圆形）。

根据热力图分布（图 2（c））可以发现，当能量输入较低

（VED<48.61 J/mm³）时，LPBF加工过程中形成的熔

池因能量供给不足，导致粉体未实现充分熔化与冶金

结合，最终在样品内部同时出现不规则孔隙与圆形孔

隙 2类缺陷。其中，不规则孔隙尺寸自数十微米至数

百微米均有分布，其主要源于未熔合的粉体团聚体及

表2　LPBF工艺参数

Table 2　Process parameters of LPBF
Laser 
power/W

140

160

180

200

220

Scan speed/（mm·s-1）

600，800，1000，1200，
1400

600，800，1000，1200，
1400

600，800，1000，1200，
1400

600，800，1000，1200，
1400

600，800，1000，1200，
1400

VED/（J·mm-3）

97.22，72.92，58.33，48.61，
41.67

111.11，83.33，66.67，55.56，
47.62

125.00，93.75，75.00，62.50，
53.57

138.89，104.17，83.33，69.44，
59.52

152.78，114.58，91.67，76.39，
65.48

图2　工艺参数对组织的影响

（a）不同参数加工样品磨抛后的光学显微镜结果；（b）VED值对孔隙率的影响；（c）致密度热力图

Fig.2　Effect of processing parameters on microstructure
（a）OM images of polished samples with different process parameters；（b）influence of VED on porosity；（c）relative density heat map
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熔池铺展不充分而形成；随着体积能量密度的提高，

熔池流动性与存续时间显著提升，未熔合现象得到有

效抑制，不规则孔隙逐渐消失，样品中仅留存圆形孔

隙。圆形孔隙的直径范围为 10~100 μm，其形成本质

为快速凝固过程中熔池内溶解的气体无法及时逸出，

最终以圆形孔隙的形式保留在微观结构中［34］。综上

我们获得了图 2（a）蓝色矩形框中 K439B 合金 LPBF
技术的工艺窗口，选择了其中 2 个致密度>99.9%
且无明显孔隙的工艺参数，分别是 160 W-1000 mm/s
和 220 W-1200 mm/s，进行薄壁件制备并开展力学性

能测试。

2　结果与分析

2.1　微观组织

采 用 160 W-1000 mm/s 和 220 W-1200 mm/s 
2 种工艺参数通过LPBF加工了 1 mm和 2 mm 2种厚

度的样品。样品的金相组织如图 3所示，可以发现，制

备的板材样品与图 2（a）中选择参数的块体样品孔隙

率存在一定差异，其中以 160 W-1000 mm/s参数成型

样品的孔隙率差异更为明显。出现差异的原因是成

型形态（板材/块体）导致的散热差异，薄壁样品的散

热速率显著高于块体样品，最终导致板材样品孔隙率

图3　不同打印参数和厚度K439B合金样品的金相组织

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm
Fig.3　OM microstructures of K439B alloys with different printing parameters and thicknesses

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm
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增加。通过 ImageJ软件统计的孔隙率分别为 2.15%、

1.60%、0.27% 和 0.13%，同工艺参数下 1 mm 厚度样

品的孔隙率明显高于 2 mm 厚度样品。1 mm 样品由

于尺寸小，在加工过程中表现出更高的散热速率，削

弱了粉末的熔化及冶金结合效果。当采用 160 W-
1000 mm/s的工艺参数时，由于能量输入较低，制备的

样品内部存在大量形态不规则的孔洞缺陷。此外，少

量未熔合的粉末颗粒导致微观结构不均匀。而在 220 
W-1200 mm/s工艺参数样品中，样品中仅存在圆形孔

洞缺陷。其中，厚度为 1 mm的样品中，圆形孔洞的直

径分布范围为20~40 μm；厚度为2 mm的样品中，圆形

孔洞的直径分布范围为10~25 μm。可以发现，220 W-
1200 mm/s参数样品不仅孔隙尺寸明显降低，孔洞数

量也大大减少。综上所述，当采用 160 W-1000 mm/s
工艺参数制备薄板样品时，对应的能量沉积量（66.67 
J/mm³）不足以使粉体材料发生充分熔化与铺展，不仅

导致样品孔隙率显著升高，还在微观结构中形成大量

形态不规则的孔洞缺陷，这些缺陷无疑会降低成型样

品的力学性能。

在激光增材制造过程中，熔池处于动态非平衡热

物理状态，其传热与能量传递过程具有复杂性，包括：

向已成型层及相邻扫描轨迹的热传导、熔池内液态金

属的对流流动与铺展、激光在小孔内的菲涅耳反射与

吸收，以及极端情况下液态金属的气化与等离子体形

成等系列物理现象［34］。这些过程共同作用最终决定

了熔池的形貌特征。观察发现，2 种工艺参数下熔池

的几何形状无明显差异，均呈现椭圆形特征，熔池形

貌本质上是激光能量输入与金属粉末相互作用的宏

观体现，上述结果表明，在 66.67~114.58 J/mm³的能

量输入范围内，激光与K439B合金粉末的相互作用机

制没有明显差异。

图 4 展示了 2 种工艺参数下的微观组织，以及相

应矩形区域的元素分布情况。在 160 W-1000 mm/s
工艺参数样品组织中，观察到晶粒内的胞状亚结构和

白色析出相。EDS结果显示，胞状亚结构的边缘区域

明显存在 Ti元素的富集现象。结合镍基高温合金的

凝固理论分析，这一现象源于凝固后期熔池液相中

Ti、C元素的微观偏析效应。Ti以及 C元素在析出相

中呈现了富集现象（图 4（a），（b）），这表明块状析出相

为碳化物。随着凝固的进行，Ti、C元素在枝晶间区域

发生选择性富集，当元素浓度达到析出阈值时，便形

成了富含Ti的碳化物相（如TiC）。一般情况下，块状

碳化物与K439B合金中 γ基体相没有共格关系［14，36］，γ
基体与碳化物的界面强度低，在变形过程中裂纹不但

易于萌生，且会沿界面处扩展；块状碳化物本身也容

易开裂产生微裂纹。综上所述，块状碳化物会降低

LPBF成型的K439B合金力学性能。对于220 W-1200 
mm/s工艺参数制备的样品，微观组织分布均匀，同样

观察到了晶粒内的胞状亚结构，但未观察到块状的碳

化物相。针对样品中碳化物的析出行为，在 160 W-
1000 mm/s工艺条件下，由于较低的能量输入与较高

的扫描速率，导致Ti等强碳化物形成元素难以扩散均

匀，形成局部富集，达到析出阈值后直接形核并快速

生长为块状碳化物；而在 220 W-1200 mm/s工艺过程

中，熔池冷却速率相对降低，溶质原子有足够时间进

行扩散，固液界面前沿的溶质偏析程度大幅减轻，避

免了元素的局部富集，碳化物只能在基体中均匀形

核，且受限于扩散距离，难以生长为块状。220 W-
1200 mm/s工艺参数制备的样品优异的微观结构为材

料力学性能的优化奠定了基础［22］。在同一工艺参数

下，不同厚度（1 mm与 2 mm）样品的微观组织特征未

呈现明显差异。

图5为2种工艺参数制备样品的EBSD实验结果。

由反极图发现，2 种参数制备的 K439B 镍基高温合金

样品的微观组织均包含柱状晶以及等轴晶。值得注

意的是，在 1 mm 厚样品中还弥散分布着少量尺寸极

为细小的等轴晶粒（见图 5（a），（c）中矩形框）。结合

前文所述的散热特性分析，出现该现象的原因是1 mm
薄板样品在增材制造过程中散热速率更高，导致熔

池凝固冷却速率显著高于 2 mm 样品，从而形成细小

晶粒。晶界统计结果如表 3 所示，由数据结果可知，

220 W-1200 mm/s 样品中大取向角占比低于 160 W-
1000 mm/s样品，而大角度取向差是阻碍晶粒生长的

主因［34，37］，这表明在较高能量沉积密度的条件下样品

晶粒更易生长，从而使得晶粒尺寸较大。定量统计得到

的平均晶粒尺寸依次为 54.69、59.05、56.89、66.61 μm，

可见晶粒尺寸的变化趋势与大角度晶界占比的高低

相吻合。

2.2　力学性能

图 6为采用 2种不同打印工艺参数制备的 K439B
镍基高温合金，在不同测试温度条件下的拉伸应力-应
变曲线。该图同步呈现了关键力学性能指标，包括屈

服强度（YS）、抗拉强度（UTS）及断后伸长率（EL）的

测量结果，并给出了同样实验条件下铸造K439B合金

的性能［12，38］。可以发现，在室温环境中，相较于铸态

K439B 合金，160 W-1000 mm/s 工艺成型 1 mm 及

2 mm厚度试样强度相较于铸态K439B合金有一定的

下降，断后伸长率较低，与铸态相近。综合来说，相较

于铸态样品没有明显的优势，这是由于存在大量不规

则孔洞导致（如图3（a）所示）。对于220 W-1200 mm/s
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工艺参数制备的 K439B 镍基高温合金样品，厚度为

1 mm 的样品 YS 降低约 13%，UTS 降低约 7.4%，但

EL 提升了约 247%；而厚度为 2 mm 的样品，YS 降低

约 10%，UTS 降低约 6.3%，但 EL 提升了约 262%。

综上所述，220 W-1200 mm/s工艺参数使得K439B合

金塑性大大增强。然而 800 ℃高温拉伸结果显示，

LPBF制备的K439B镍基高温合金样品断后伸长率为

0.5%，且强度也有一定程度的降低，表现出了脆性断

裂的结果。先前针对镍基高温合金在高温脆性方面

的研究表明［27］，在 600 ℃以下面心立方晶格中的多个

〈110〉｛111｝滑移系统被激活，并且晶体错配度较低，

交叉滑移更易于发生，因此产生强化效用；但在 800 ℃
下，镍基高温合金的变形机制主要为 Orowan 位错和

堆垛层错，因此失去了强化作用。针对 LPBF 技术成

型K439B高温合金的脆性现象，实验结果表明微观组

织中不存在 γ′强化相，因此高温下位错的钉扎作用大

大降低，导致裂纹快速扩展。

图 7为LPBF制备的K439B镍基高温合金试样在

室温及高温拉伸后的断口处金相组织。在室温条件

下，观察到与拉伸方向呈 45°的倾斜剪切面，这是塑性

变形过程中由剪切应力为主导的断裂表现，表现为典型

塑性断裂现象。值得注意的是，采用160 W-1000 mm/s
工艺参数制备的试样，其断口倾斜面在打印顶层区域

（图中矩形框处）发生显著角度偏转，进一步观察发现

该区域存在大量未熔合粉末颗粒及形态不规则的孔

洞缺陷。这些缺陷不仅是拉伸过程中裂纹萌生的主

要源头，且由于缺陷区域应力集中效应显著，裂纹在

此处的扩展阻力大幅降低，最终限制了该工艺参数下

图4　不同打印参数和厚度K439B合金样品SEM组织

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm
Fig.4　SEM microstructures of K439B alloys with different printing parameters and thicknesses

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm
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试样力学性能的进一步提升；对于 220 W-1200 mm/s
工艺制备的试样，其断口处孔洞的数量与体积分数显

著降低，同时可观察到晶粒发生明显塑性变形，表明

较高能量输入下材料的塑性变形能力得到充分发挥。

室温拉伸后，2 种工艺参数制备的试样断口中均未发

现明显第二相析出，观察到少量沿晶扩展的裂纹，结

合断口的塑性变形特征，表明K439B镍基合金室温拉

伸的断裂模式为韧性断裂与沿晶断裂共存的混合型

断裂。在高温测试环境下，所有试样的断口均呈现整

齐的沿晶断裂形貌，裂纹沿晶界呈平直状扩展，且在试

样内部也检测到明显的裂纹延伸痕迹，这一现象与高

温下晶界弱化、沿晶结合力下降的微观机制密切相关，

最终导致高温环境下断裂模式转变为典型沿晶断裂。

图 8为LPBF技术制备的K439B镍基高温合金试

样，经室温及高温拉伸实验后的断口附近扫描电子显

图5　不同打印参数和厚度K439B合金样品EBSD结果

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm
Fig.5　EBSD results of K439B alloys with different printing parameters and thicknesses

（a）160 W-1000 mm/s，1 mm；（b）160 W-1000 mm/s，2 mm；（c）220 W-1200 mm/s，1 mm；（d）220 W-1200 mm/s，2 mm

表3　EBSD实验晶界的统计结果

Table 3　Results of grain boundaries from EBSD

Process parameter

160 W-1000 mm/s， 1 mm
160 W-1000 mm/s， 2 mm
220 W-1200 mm/s， 1 mm
220 W-1200 mm/s， 2 mm

High angle grain 
boundary/%
80.7
78.3
68.4
65.2

Low angle grain 
boundary/%
19.3
21.7
31.6
37.5

图6　不同温度下不同的打印参数和厚度K439B合金样品工程应力-应变曲线

（a）室温［12］；（b）800 ℃［38］

Fig.6　Engineering stress-strain curves of K439B alloys with different printing parameters and thicknesses at different temperatures
（a）room temperature［12］；（b）800 ℃［38］
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微镜微观组织形貌。从图 8的室温拉伸断口微观表征

结果可以清晰地发现，无论是低能量密度（160 W-
1000 mm/s）还是高能量密度（220 W-1200 mm/s）工

艺参数成型的样品，在室温拉伸变形后，其晶粒内部

的胞状亚结构均完整保留，未发生明显的形态变化或

溶解现象，且亚结构的尺寸与分布特征与打印态样品

保持一致。然而，经高温拉伸后的试样，其断口附近

区域的晶粒内部已观察不到任何亚结构的痕迹，表明

高温环境与外力作用的耦合效应已导致亚结构完全

消失。已有研究表明［26］，LPBF 成型镍基高温合金中

的胞状亚结构，其胞壁处会形成高密度的位错缠结与

溶质原子偏聚，可通过位错增殖强化与晶界阻碍强化

的协同作用，有效阻碍位错在晶粒内部的运动，进而

显著提升合金的室温强度与塑性。这意味着室温拉

伸试样因亚结构的完整保留，仍具备较强的微观强化

效果；而高温拉伸试样中亚结构的完全消失，使其失

去了这一关键的强化机制，导致材料的高温力学性能

出现了显著下降。

3　结论

（1）通过缺陷最少化和致密度最大化的标准确定

了 LPBF 加工 K439B 合金的工艺窗口。从工艺窗口

中挑选了 2 个孔隙率低于 0.01% 的参数，分别为 160 

图7　不同打印参数和厚度K439B合金样品断口处金相组织

Fig.7　OM microstructures of fracture with different printing parameters and thicknesses
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W-1000 mm/s 和 220 W-1200 mm/s，打印了 1 mm 和

2 mm 2 种厚度的样品，观察其组织，发现工艺窗口内

打印熔池形貌均为椭圆形。

（2）2 种参数成型样品组织均同时包含柱状晶和

等轴晶。由于 LPBF 过程中快速冷却，相组成包括 γ
基体以及少量富含Ti的碳化物相，并且在晶粒内部形

成了大量胞状亚结构。在 220 W-1200 mm/s 工艺参

数下，粉末熔融更加充分，缺陷仅为由溶解在合金液

中的气体析出导致的圆孔状缺陷，并且致密度>
99%。其中 2 mm厚度成型样品因熔池冷却速率相对

较低，粉末融合效果更好，成型质量优于 1 mm薄壁构

件。220 W-1200 mm/s 工艺参数样品大角度晶界占

比更高，晶粒尺寸更均匀。室温下，220 W-1200 mm/s
参数样品力学性能显著优于传统铸造工艺，160 W-
1000 mm/s 参数样品因存在不规则孔洞和未熔合粉

末，力学性能没有明显优势。

（3）800 ℃高温环境下，LPBF 成型 K439B 合金在

拉伸过程中出现脆性断裂现象，断后伸长率低于

0.5%。镍基高温合金的高温强化机制主要依赖于 γ′
相对位错运动的阻碍作用。然而，LPBF 成型的

图8　不同打印参数和厚度K439B合金样品断口处SEM微观组织

Fig8　SEM microstructure of fracture with different printing parameters and thicknesses
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K439B试样中缺乏 γ′强化相，导致其高温强度显著降

低。在高温断裂过程中，晶粒内细胞状亚结构的逐渐

消失，导致晶界对位错阻碍作用降低。2 种原因共同

导致了 LPBF 成型 K439B 合金极差的高温性能。

LPBF 工艺适用于 K439B 合金室温服役构件制造，如

需高温环境下服役，需通过热处理等方式改善其高温

性能。
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