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摘　 要： 研究了激光重熔（ＬＲ）对激光粉末床熔合（ＬＰＢＦ）制备 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金的组织性能和热稳定性的影响。 结果表明，ＬＲ 处理

后，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 钛合金样品内 α′相热稳定性显著提升，β⁃Ｔｉ 相出现的温度点由 ５００ ℃升至 ７００ ℃。 热处理后，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 钛

合金内晶粒持续生长，７００ ℃以上出现明显的“短棒状”和“粗层片状”特征；而 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层熔化区内晶粒仍维持等轴

特征，７００ ℃以上的熔化区和热影响区内呈现较为均匀细小的针状组织。 两组样品的表面显微硬度值随温度升高而不断降低，并且

分别在 ７００ ℃和 ８５０ ℃显著下降，β⁃Ｔｉ 晶粒的迅速粗化是引起硬度下降的主要原因。
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ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔ ａｔ ７００ ℃ ａｎｄ ８５０ ℃ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ． Ｉｔ ｉｓ ｆｏｕｎｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｒａｐｉｄ ｃｏａｒｓｅｎｉｎｇ ｏｆ β⁃Ｔｉ ｇｒａｉｎｓ ｉｓ ｔｈｅ ｍａｉｎ ｒｅａｓｏｎ ｆｏｒ
ｔｈｅ ｆａｌｌｉｎｇ ｄｏｗｎ ｏｆ ｈａｒｄｎｅｓｓ．
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　 　 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金具有比强度高、延展性和耐腐蚀性

优良等特性，广泛应用于航空航天和海洋船舶等领域。
采用传统加工工艺制备 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金，能耗高、材料

损耗大［１⁃３］；目前采用增材制造技术制备 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合

金已经成为研究热点。 激光粉末床熔合（ＬＰＢＦ）是一

种典型的增材制造工艺，该技术采用高能激光束对金

属粉末进行照射扫描，使其熔化后快速凝固，采用“逐
层叠加”的方式进行成型制备［４］，结合计算机编程技

术可以实现精准高效的生产制造［５⁃６］，完成复杂零件的

快速批量成型［７］。 但由于 ＬＰＢＦ 过程中存在极大的冷
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速（＞１０４ Ｋ ／ ｓ），会导致部件内部存在明显的组织结构

问题［８］，使其在高温环境下呈现不稳定的综合性能。
本文采用激光重熔（ＬＲ）技术作为 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 打

印样的辅助后处理工艺［９⁃１２］，探讨激光重熔处理对增

材制造钛合金热稳定性的作用机制。

１　 实　 　 验

ＬＰＢＦ 过程使用无锡飞而康公司生产的 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ
粉末作为原料。 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 粉末呈球状，颗粒中值尺寸

为 ３３．０ μｍ。
ＬＰＢＦ 制备过程在恒定气压的高纯度氩气保护下

进行，采用往复式反平行旋转扫描策略，激光束的扫描

方向每次旋转 ６７°。 设定激光功率（Ｐ）为 ２２５ Ｗ，粉末

层厚度（ ｔ）为 ３０ μｍ，扫描速率（ ｖｓ）为１ ０００ ｍｍ ／ ｓ，扫
描间距（ｈ）为 ０．１２ ｍｍ，焦距为 ２ ｍｍ。 样品制备完成

后，在 ２ ｈ 内将基材缓慢冷却至室温。 所得样品命名

为 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ。 相应的能量密度由式 （ １） 计

算［１３］，得到 ＬＰＢＦ 过程中单位体积能量密度（ＶＥＤ）为
６２．５ Ｊ ／ ｍｍ３。

ＶＥＤ ＝ Ｐ
ｖｓ ｔｈ

（１）

　 　 ＬＲ 过程采用往复式 Ｓ 形扫描策略，选用氩气为保

护气氛。 设定激光功率（Ｐ）为 １ ｋＷ，扫描速率（ ｖ）为
２０ ｍｍ ／ ｓ ，光斑直径（ξ）为 ４ ｍｍ，搭接率为 ５０％。 所得

样品命名为 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ。 由式（２） ［１４］ 计算得到

ＬＲ 实验中能量密度（Ｅ）为 １２．５ Ｊ ／ ｍｍ３。

Ｅ ＝ Ｐ
ｖξ

（２）

　 　 对 ２ 组样品进行保温 ２ ｈ 的退火热处理，设置退

火温度分别为 ５００，６００，７００ 及 ８５０ ℃，然后炉冷至室

温。 对热处理前后所有样品进行 ＸＲＤ 测试，选用 Ｃｕ⁃Ｋα
进行扫描，扫描速度为 ８° ／ ｍｉｎ。 使用 Ｊａｄｅ 软件对 Ｘ 射

线衍射所得数据进行物相定性分析。 各试样在经过研

磨抛光后，使用 Ｋｒｏｌｌ 试剂作为腐蚀液，腐蚀 ５５ ｓ，对样

品进行金相组织观察。 使用 ＨＶ⁃１０００Ｚ 型数字显微维

氏硬度计测量硬度，设定外加载荷为 ０．２ ｋｇ（１．９６ Ｎ）、
加载时间为 １５ ｓ，每次打 ６ 个点，计算硬度平均值。 测

量热处理前后 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的表面硬度和

ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的表层显微硬度。

２　 实验结果

２．１　 物相成分分析

图 １ 为ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 和ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品热处

理前的 ＸＲＤ 图像。 由图 １ 可知，２ 组样品的 Ｘ 射线衍

射图谱都以 α（α′）相为主，均没有出现明显的 β 峰。
由 Ｂｒａｇｇ 定律计算可以得出，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的

晶格参数 ａ 和 ｃ 分别为（０．２９２ ８０３ ３±０．０００ １２） ｎｍ 和

（０．４６６ ５０７ ３±０．０００ ２１） ｎｍ，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的

晶格参数 ａ 和 ｃ 分别为（０．２９４ ３１８ ６±０．０００ １５） ｎｍ
和（０．４６９ ８５７ ３±０．０００ ２０） ｎｍ。 将计算结果与 ＰＤＦ 卡

片（№４４⁃１２９４）中 α（α′）相的晶格参数（ａ ＝ ０．２９２ ｎｍ，
ｃ＝ ０．４６３ ｎｍ）对比，晶格参数基本保持一致，可以认为

这 ２ 组样品中都是 α（α′）相。 由于 ＬＰＢＦ 和 ＬＲ 过程

都伴随着快速升温熔化⁃急速冷却凝固特征，β⁃Ｔｉ 主要

发生非扩散型相变转变为 α′相［１５⁃１６］，因此认为 ２ 组样

品的物相成分都是 α′⁃Ｔｉ。
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图 １　 样品热处理前 ＸＲＤ 图像

图 ２ 是 ２ 组样品经过退火热处理后的 ＸＲＤ 图像，
对应的样品内 β 相、α（α′）相衍射峰强度见表 １。 由

图 ２ 可以看出，所有样品衍射图像中主要的 α（α′）相
衍射峰所在位置并未发生太大变化。 已知在 ５００ ℃以

上，增材制造过程产生的亚稳相 α′马氏体会发生分

解［１７］：
α′ → α ＋ β

　 　 结合 α⁃β 双相转变知识可知，α 相转变为 β 相的温

度点大概在 ９５０ ℃左右［１８］，而本次实验设定的温度范

围为 ５００～８５０ ℃，并未到达 α⁃β 相变的温度点。 因此

认为本次退火热处理实验中主要发生 α′相的分解反应，
新产生的 β 相对应 ＸＲＤ 图谱上出现的 β 峰。 综合分析

微观组织形貌和 ＸＲＤ 图谱，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品经过

５００ ℃保温处理后出现 β⁃Ｔｉ 相，而 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 钛合

金样品在 ７００ ℃时才开始出现 β⁃Ｔｉ 相；同时由表 １ 可以

看到，以（１０１１）衍射峰作为标准，相同温度下 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃
６Ａｌ⁃４Ｖ 样品 β 相的相对峰高均明显高于 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃
４Ｖ 样品，说明 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品发生 α′分解所需要

的温度更低，且在相同温度下 α′相分解的程度更大。 即

在无氧受热环境下，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金能更好地保留

原有的 α′相成分，说明 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内 α′相的

６３１ 矿　 冶　 工　 程 第 ４４ 卷



热稳定性更高。
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（ａ） ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品； （ｂ） ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品

图 ２　 ２ 组样品不同温度下热处理后的 ＸＲＤ 图像

表 １　 ２ 组样品内 β 相、α（α′） 相衍射峰强度

样品名称 退火温度 ／ ℃ β 相峰强度 α（α′）相峰强度

５００ ℃ ２５１ １ １５４

ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ ６００ ℃ ７３９ １ ５９１
７００ ℃ ８６４ １ ７６６
８５０ ℃ ４１８ ６４６
５００ ℃ — —

ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ ６００ ℃ — —
７００ ℃ １０５ １ ２４９
８５０ ℃ ２９１ １ ４６０

２．２　 金相组织观察

图 ３ 为热处理前后 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金的金相

组织。 从图 ３（ａ） ～ （ｂ）可以看出，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样

品内呈现明显的 α′柱状晶特征，归因为 ＬＰＢＦ 过程具

有极大的冷却速率（＞１０４ Ｋ ／ ｓ），导致 β 相来不及转变

为 α 相，而是通过非扩散相变的方式转变为 α′相马氏

体［１９］。 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内部出现明显的不规则

孔隙，推测是熔合成型过程中激光束的移动速度很快，
导致每层合金粉末未能发生完全熔合；同时 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃
６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内存在一定的孔洞缺陷，这是由于 ＬＰＢＦ 过

程中激光扫描速率较大，在高能束聚焦下粉末熔化产生

大量金属蒸气，熔池内极大的冷却速率会造成蒸气挥发

性的减弱，致使其无法在成型前扩散排出，在试样内部

以气泡孔洞形式存在［２０］。 从图 ３（ｃ） ～ （ｆ）可以看出，经
过退火热处理后，样品内晶粒不断长大。 在较低退火

温度下（５００ ℃，６００ ℃），合金内部马氏体逐渐粗化，
纵横比不断减小，且出现弥散分布的细小 β 相晶粒；
退火温度达到 ７００ ℃时，部分位置的 α（α′）相板条马

氏体被其他板条 α 相或新长大的 β 相晶粒截断分割，
进而呈现“短棒状” 特征；退火温度达到 ８５０ ℃ 时，
ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内呈现大尺寸层片状 α 相和层

间 β 相交织排布的特征。 由于 ＬＰＢＦ 过程具有高冷却

速率特征，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品组织结构具有显著各

向异性，经过退火热处理后样品各向异性特征更明显，
原始 β 晶界处的 α′马氏体大多以相互平行、相近取向

的生长方式形成集束生长的粗大板条组织，这种强择

优取向组织会对样品整体性能造成不利影响。

（ａ），（ｂ） 热处理前； （ｃ） ５００ ℃热处理后； （ｄ） ６００ ℃热处理后；
（ｅ） ７００ ℃热处理后； （ｆ） ８５０ ℃热处理后

图 ３　 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金热处理前后显微组织形貌

图 ４ 为 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品热处理前后的金相组

织。 如图 ４（ａ） ～ （ｂ）所示，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金表层

约 １５０ μｍ 深度范围内晶粒组织发生改变，并且出现组织

分层。 重熔层组织由熔化区的等轴晶粒（约 ６０～７０ μｍ）
以及热影响区的精细针状晶粒（约 ８０ ～ ９０ μｍ）构成。
较 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层组

织中孔洞间隙问题得到明显改善，说明激光重熔形成

７３１第 ３ 期 詹宇星等： 激光重熔对激光粉末床熔合制备 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金热稳定性的影响机制研究



的新熔池能够更好地填补原有的成型缺陷，能有效提

升样品表层组织的致密度、优化合金表层成型质量。
较低退火温度下（５００ ℃，６００ ℃），ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样

品表层等轴晶粒趋于向针状形态转变，在晶粒尺寸上

仍保持原有水平，并未发生显著粗化，稍深处的马氏体

晶粒呈现高纵横比的针状特征；热处理温度 ７００ ℃以

上时，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层的等轴晶粒完全转化

为纵横比更大的针状晶粒，重熔层呈现均匀且较为精

细的针状晶粒组织，并以针状形态持续生长。

（ａ），（ｂ） 热处理前； （ｃ） ５００ ℃热处理后； （ｄ） ６００ ℃热处理后；

（ｅ） ７００ ℃热处理后； （ｆ） ８５０ ℃热处理后

图 ４　 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金热处理前后显微组织形貌

２．３　 硬度测试结果

采用维氏硬度计对热处理前后打印样品进行硬度

测定，退火热处理前后 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的显微硬

度如图 ５（ａ）所示。 随着退火温度升高，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃
４Ｖ 合金显微硬度呈现持续降低趋势。 退火前样品显

微硬度为 ３２３．１ＨＶ０．２，当退火温度升至 ８５０ ℃时，表面

显微硬度降至 ２８２．５ＨＶ０．２。
退火热处理前后 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品的显微硬

度如图 ５（ｂ）所示。 激光重熔后钛合金的显微硬度变

化趋势与重熔处理前保持一致。 且在相同处理条件

下，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层 ０ ～ １５０ μｍ 内的显微硬

度均高于 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品。
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（ａ） ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品； （ｂ） ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品

图 ５　 样品不同温度热处理前后表面显微硬度

ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层 １５０ μｍ 深度范围内的

硬度均高于 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品，证明激光重熔对钛

合金硬度的作用深度在 １５０ μｍ 范围内。 对比 ２ 组样

品热处理前后的表面硬度降幅，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品

经 ７００ ℃退火处理后的表面显微硬度降幅（３．９％）显
著高于 ５００ ℃以及 ６００ ℃退火后降幅（２．３％，２．４％），
而 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品经 ５００ ℃，６００ ℃以及 ７００ ℃
退火处理后的表面显微硬度降幅都较为接近（８．４％，
９．０％和 ９．２％），８５０ ℃时硬度降幅达到 １５．０％。 即 ２ 组

钛合金样品在退火过程中会出现表面显微硬度下降的

明显转折点分别为 ７００ ℃和 ８５０ ℃。
结合 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 和 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金样

品热处理后的物相组分和组织结构变化，对不同温度

下样品的显微硬度变化曲线进行分析。 由于重熔后样

品表层组织发生顶部晶粒的等轴化和整体结构的精细

化，且有效改善了表层粉末熔合不足和熔池内气体逸

出造成的孔洞缺陷，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表层硬度较

ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品显著提升。
ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品经 ５００ ℃ 退火处理即发生

α′相的分解，随着温度不断升高，β 相含量进一步提

升。 由于 β 相强度低于 α 相［２１］，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品

表面硬度的下降是 α′相分解和晶粒生长共同作用的

结果。 退火温度 ７００ ℃以上时，ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品出
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现表面显微硬度的显著下降。 双相钛合金内的β⁃Ｔｉ 晶
粒在（７００ ± ５） ℃ 保温处理条件下生长速度明显加

快［２２］，即在 ７００ ℃以上退火会产生显著粗化的β⁃Ｔｉ 晶
粒，进而引起 Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 钛合金样品显微硬度发生较

大程度的降低。 而 ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品在较低温度

（５００，６００ ℃）下均能维持较为细小的 α（α′）相晶粒组

织，这一阶段样品显微硬度的降低主要是由熔化区内

等轴晶粒的形态转变以及重熔层晶粒尺寸的增大引起

的；退火温度 ７００ ℃以上时，ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内才

开始产生 β 相晶粒，且重熔层晶粒组织仍维持在较为

精细的尺寸范围，因此经 ７００ ℃退火处理并不会引起

ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品表面显微硬度值的大幅下降。

３　 结　 　 论

１） 激光粉末床熔合和激光重熔过程都伴随有高

温度梯度和高冷却速率，β 相来不及向 α 相转变，而是

通过非扩散型相变转变为 α′马氏体。 激光重熔处理

后，Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 合金表层晶粒发生显著细化，并且有效填

补了表层内的孔洞间隙，大幅提升了样品的显微硬度。
２） 对比 ２ 组样品热处理前后的组织结构变化，

ＬＲｅｄ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品内分解产生 β 相的温度点更高，
且晶粒尺寸相对更为稳定；而 ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品在

５００ ℃下即出现 β 相衍射峰，且加热后呈现明显的晶

粒粗大和截断现象，证实激光重熔处理能有效提升

ＬＰＢＦ⁃Ｔｉ⁃６Ａｌ⁃４Ｖ 样品物相成分和晶粒尺寸的热稳定性。
３） ２ 组样品的表面显微硬度值均随温度升高呈

现不同程度的降低趋势，并且都存在明显下降的转折

温度点，激光重熔前后钛合金的转折温度点分别为

７００ ℃和 ８５０ ℃。 β 相的生长以及整体晶粒的粗化是

造成硬度变化的原因。
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