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摘 要：以近/亚稳β钛合金为代表的高强钛合金具有高的比强度、良好的塑性加工性能、优异的淬透性以及可通过热处理强

化获得强度-塑性-韧性匹配，已广泛应用于航空航天等领域重大装备承力构件。激光选区熔化（SLM）作为钛合金增材制造

领域的一项重要技术，具有可以实现近净成形、复杂结构一体化成形等显著优势，成为航空航天制造领域的重点发展技术和

前沿方向。本文围绕SLM成形原理和特点，从SLM成形高强钛合金经历极高加热/冷却速率以及独特的热循环历史出发，重

点介绍了高强钛合金微观结构特征、相组成以及力学性能特点。总结了SLM高强钛合金热处理工艺种类及其主要影响规律，

旨在为获得优异的力学性能匹配提供参考。最后，根据对现有研究成果的分析，总结了SLM成形高强钛合金研究面临的挑

战，并对未来该领域可能的研究方向作了展望。
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针对未来航空航天装备对钛合金材料的综合高性

能、结构-功能一体化、整体化、复杂化、更低的制造成本

等需求，尤其是随着目前新一代轻质高强材料的不断涌

现和新型制造技术的应用，对高强度航空航天结构件材

料提出了更高的要求[1–3]。基于钛合金相析出条件和强

化特性，近β钛合金和亚稳β钛合金具有更好的热处理响

应和优异的强塑性匹配，是理想的高强钛合金，在航空航

天应用中受到越来越多的关注[4–6]。

钛合金熔炼加工与制造成本较高，周期较长，材料利

用率低，这些都制约着其在相应领域的应用。基于离散-

堆积原理的增材制造（additive manufacturing，AM）技术

相比于传统减材制造和等材制造，具有更高的设计自由

度、更短的产品研发周期、更节能环保的制造工艺与实地

按需的定制选项，可以实现近净成形、复杂结构一体化成

形，为传统航空航天制造业的转型升级提供了新的思路

和巨大契机[7–10]。其中激光选区熔化（selective laser 

melting，SLM）作为增材制造技术的关键工艺之一，可以

成形复杂或极端复杂形状的构件，成形精度高、表面质量

好，被视为重点发展技术和前沿方向[11–13]。目前，SLM成

形工艺研究与工程化应用最为成熟的钛合金材料是    

Ti-6Al-4V合金，而对于高强钛合金相关研究还不够系统

深入，尚未进入到成熟的工程化应用。本文综述了SLM

成形钛合金的原理及特点，重点从SLM成形高强钛合金

经历极高加热/冷却速率以及独特的热循环历史出发，分

析其微观组织特征、相组成、力学性能特点以及通过合理

的后热处理调控实现优异的热处理强化效应，总结发展

方向并提出展望。

1　激光选区熔化成形原理及特点

激光选区熔化，也称为激光粉末床熔融（laser 

powder bed fusion，LPBF）[10]，采用逐层铺粉、逐层熔化累

积的成形方式，使得该技术可以实现复杂或极端复杂形

状构件的高效致密成形。其基本原理如图 1所示，由三

维CAD数据驱动，利用刮刀将粉末均匀铺于基板上，高

能激光束作为能量源，在计算机控制下有选择性地熔化

金属粉末层，之后基板下降，重复铺粉-熔化过程，直至完

成构件的整体成形，实现三维实体金属零件的制造[14–15]。

成形缺陷是SLM技术的一个常见问题和关键问题。

如构件变形和分层是由于宏观残余应力引起的，该残余

应力源于温度梯度、热循环过程中构件的不均匀膨胀和

收缩，以及不均匀的非弹性应变[16–17]；而与表面完整性相

关的缺陷，如阶梯效应、部分熔化的粉末、球化效应以及
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表面裂纹，将会导致较高的表面粗糙度[16]。如图2所示，

在SLM成形Ti-5553高强钛合金侧表面观察到粘附的粉

末、球化现象、表面孔隙以及表面微裂纹等特征，Ahmed

等[18]发现粘附粉末数量会随激光功率和扫描速度的增加

而增加，在样品的侧面和粘附的粉末颗粒之间导致不良

结合，而且表面孔隙可能作为裂纹萌生源，微裂纹也会在

粉末颗粒和熔融部分的界面上发展。表面缺陷的形成与

熔体粘度、表面张力以及凝固特征有关，通过工艺参数调

控有助于提高成形的表面质量和精度。

除上述缺陷外，在SLM构建过程中更为显著的是孔

隙缺陷。根据孔隙形成机制可分为气孔和未熔合缺陷，

气孔又可以分为冶金孔和匙孔孔隙[19]。由于冷却速度

快，内部气体无法及时逸出到熔池顶部，导致凝固熔池中

存在气体被截留，从而形成了冶金孔[16]。相比之下，匙孔

是由不稳定熔化模式引起的。SLM成形Ti-6Al-4V合金

过程中存在一定的能量密度阈值，导致熔池中出现匙

图1  SLM工艺示意图

Fig.1  Schematic diagram of SLM process[15]

图2  SLM成形Ti-5553合金侧表面缺陷特征

Fig.2  Defects on the side surface of SLMed Ti-5553 alloy[18]: (a) formation of balling; (b) open surface pores; (c) cracks originated from the open 

pore; (d) ripples observed in the samples
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孔[20]。在匙孔模式熔化时，金属快速蒸发产生的强大反

冲压力将周围的熔融液体向下推动，形成一个深而窄的

空腔。匙孔壁失稳会不断波动和坍塌，匙孔的根部在多

种力（如Marangoni对流、反冲压力等）的综合作用下被

掐断，孔隙快速移动直至被凝固前端钉扎，成为有害的微

观缺陷[21–22]。

与气孔缺陷不同，未熔合（lack of fusion，LOF）缺陷

不规则且呈细长状，主要包括轨间LOF缺陷、层间LOF

缺陷和飞溅引起的LOF 3种类型[19,23]。轨间LOF缺陷是

由成形期间熔池的不充分重叠引起的，而层间LOF缺陷

是由于沉积层之间的结合不完全造成的，在较低的能量

密度下，熔池的深度和流速难以实现良好的层间结合，球

化效应也会进一步加剧层间LOF形成[16]。此外，局部激

光与粉末床相互作用的工艺不稳定性，导致粉末以及熔

滴飞溅会阻碍均匀铺粉，从而造成 LOF 缺陷[24]。Liu

等[25]指出激光输入能量是提供稳定熔池的先决条件，熔

池适当的几何重叠是制造最终致密构件的另一个必要条

件。SLM成形钛合金的质量控制在于缺陷的检测和消

除，建立工艺参数调控与成形质量把控的准确联系，对于

增材制造高强钛合金的研究及开发潜力具有重要意义。

2　SLM成形高强钛合金组织与力学性能

2.1　SLM成形高强钛合金微观结构特征

从微观角度出发，钛合金增材制造的瓶颈主要表现

在：微观缺陷的防止和消除，以及微观结构的精细控制。

与消除缺陷相比，实现精确的微观结构调控更具有挑战

性。相应地，复杂的热历史导致了多尺度微观结构的发

展，Schwab等[26]通过 SLM技术制备出了几乎完全致密

的 Ti-5553 合金试样，并且发现试样的微观组织为全 β

相，这是由于SLM工艺快速冷却的结果。如图3a~3b所

示，从平行构建方向的平面来看，扫描轨迹的边界呈现为

鼻形粗白线，即熔池边界，晶界呈垂直发展的细白线。

SLM典型的外延生长主导了凝固，原始 β晶粒沿构建方

向伸长，尺寸高达几百微米的晶粒已经越过熔化边界生

长，存在一定程度的沿<001>构建方向的织构（图 3d）。

Zafari等[27]同样观察到柱状β晶粒在SLM制备Ti-5553合

金过程中占主导地位，但也有部分晶粒的生长由于受到

快速生长的 β晶粒的阻碍，导致 β晶粒变短或呈近等轴

状。而Liu等[28]使用粒径范围为 53~120 μm的Ti-55531

合金粉末用于SLM工艺发现，粒径分布较宽的粗粉打印

的样品表现出短柱状、V形和等轴β晶粒的混合组织，同

时抑制了柱状 β晶粒的外延生长，无明显织构形成。在

Qiu等[29]研究中发现，改变工艺参数如激光功率或扫描

速度，会导致晶粒尺寸的变化，但不会显著改变晶粒形

态，仍以柱状晶粒为主；但通过增加粉末层厚度能够有效

促进柱状晶向等轴晶转变，细小的等轴晶粒更倾向于在

层间界面处形成。这是由于使用较厚的粉末层导致熔池

内热梯度的潜在下降，以及为等轴晶粒的异质成核提供

了更大的层间界面。

温度梯度和凝固速率对凝固微观结构形貌和尺寸会

产生影响，是影响熔池晶粒生长的 2 个关键热因素[30]。

通常，平界面、胞状或胞状枝晶等亚晶级凝固结构对应于

较大的柱状晶粒[16]。如图3c所示，由于热梯度与凝固速

率的比值变化导致的平面凝固的不稳定，晶粒内部的凝

图3  SLM成形Ti-5553合金典型微观结构特征

Fig.3  Typical microstructures of SLMed Ti-5553 alloy[26]: (a) OM image of melt pool and grain boundaries along the building direction;             

(b) EBSD IPF map of the grain structure; (c) SEM image of cellular/cellular-dendritic; (d) pole figures
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固形貌从平界面生长转变为胞状/胞状枝晶结构。Xu

等[31]在Ti-15Mo合金中观察到类似的现象，在熔池底部

的胞状枝晶垂直于熔池边界与构建方向平行，熔池边界

中部胞状枝晶的生长方向与构建方向垂直，即沿最大热

梯度方向由熔池边界指向熔池中心[32]。

由于晶粒外延生长的特点和复杂的凝固环境，SLM

高强钛合金中会形成大量的小角度晶界（LAGBs）且沿

构建方向平行排列，如图 4b所示，这与定向凝固中报道

的现象类似[33]。SLM成形过程中，热应力、局部温度梯

度变化和熔体流动等不稳定因素是LAGBs形成的主要

原因。熔池内陡峭的温度梯度、热应力和熔体对流可能

会在凝固过程中引起枝晶的微小变形，从而导致单个枝

晶取向的偏差，随后沿着构建方向汇聚形成LAGBs[34]。

LAGBs由亚晶界和位错组成，具有相对高的畸变能，如

图4c所示。同时，考虑到亚晶界和位错是α相的理想形

核位置，在SLM后热处理过程中，LAGBs的存在能够促

进晶内α相的优先形核。

2.2　SLM成形高强钛合金相组成

SLM复杂的热历史条件使得高强钛合金相结构演

变在不同研究中可能有所不同。高强钛合金含有大量β

稳定元素，在SLM工艺固有的极高冷却速率（≥104 ℃/s）[35]

特点下，在制备成形后将保留几乎全β相。同时，SLM工

艺独特的热循环历史，通常作为本征热处理（intrinsic 

heat treatment，IHT）[36]，能够促进高强钛合金中α相的析

出。Bakhshivash等[37]探讨了SLM工艺参数对Ti-5553合

金显微组织演变的影响，发现在较高输入能量密度条件

下有利于少量α相形核析出。Liu等[38]指出α相不可能在

新沉积层中形成，因为在SLM处理时，新沉积层通常经

历显著高速率的冷却，容易抑制 β→α转变，相析出是后

续构建过程中施加在先前沉积层上的再加热循环的结

果。Qiu等[29]通过SLM制备成形Ti-1023合金，研究发现

高输入能量密度在先前沉积层上产生更高的再加热温

度，并且当温度达到α相临界形核温度时，将形成少量细

小的α板条，如图5a~5c所示。显然，SLM工艺下α相从β

基体中形核析出存在一个临界温度，且 α相的析出量有

限，合金中仍以亚稳 β相为主。于是有研究人员通过基

板加热到500 ℃的原位热处理制备出具有α+β两相组织

的Ti-5553合金，SLM成形期间利用基板加热实现的温

度机制使得合金能够很快地通过 β相区，后续在构建过

程中更长的时间将停留在较高温度的α+β两相区，获得

晶粒内部次生α板条的精细分布[39]。Deng等[40]通过基板

加热到 700 ℃也成功制备出具有精细 β转变组织的     

Ti-55531 合金，高温基板加热能够实现 SLM 高强钛合  

金中β→α转变，是一种很有潜力的SLM原位热处理方法。

近/亚稳β钛合金经历SLM工艺的快速冷却，可能会

导致该类合金中立即形成无热ω相。Qiu[29,41]和Liu[38]等

采用可调制脉冲激光模式首次在增材制造的β钛合金中

观察到ω相，从图5d~5e中可以看出，在不同工艺参数下

打印Ti-1023合金中，除 β基体外，沿<011>β带轴的衍射

花样在 1/3和 2/3{112}β处存在ω相，而且显示出或多或

少的倒易晶格条纹，表明析出相为无热ω相。随着输入

能量密度提高，衍射花样中ω斑点变得模糊且微弱。由

于后续沉积层的再加热效应，很有可能导致先前沉积层

中析出的相结构改变。较高输入能量密度导致在先前沉

积层上产生高的再加热温度，而 α相形核温度通常高于

无热ω相转变温度，沉积后立即形成的无热ω相会在再

加热期间完全溶解。所以在高能量密度条件下，样品中

存在的无热ω相是再加热过程中从高于α相临界形核温

度快速冷却的结果。而低能量密度条件下的再加热温度

可能过低而达不到无热ω相转变的临界温度，也可能高

于ω相的溶解温度但低于 α相临界形核温度，导致再加

热后快速冷却过程中无热ω相的保留或再析出[29]。

SLM工艺强烈的 IHT效应除了促进成形过程中α相

的析出，同样也可能会促进等温ω相的形成[36]。Mantri

等[42]对SLM制备的Ti-1023合金采用透射电镜和三维原

子探针分析（图6），可以看到ω相和β基体之间发生了明

图4  SLM成形Ti-55531合金晶界结构特征

Fig.4  Grain boundary structures of SLMed Ti-55531 alloy[34]: (a) EBSD IPF map along the building direction; (b) EBSD grain boundary map 

(LAGBs are indicated by the green lines); (c) corresponding KAM map; (d) corresponding misorientation angle distribution
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显的成分再分配，ω相排出β稳定元素，表明析出的为等

温ω相。等温ω相形成机理是一种扩散现象，由热激活

扩散机制控制，其析出发生在SLM多次再加热循环过程

中。Xu等[31]研究发现ω析出相含量随扫描速度的增加

而减少，扫描速度越慢，SLM过程中构件温度保持越高，

在热循环过程中可能达到等温ω相的形成温度。构件保

持的温度范围与亚稳相转变的温度相交时，在SLM过程

中形成等温ω相，其演变取决于温度范围ΔT和作用时间

Δt，热积累会随构建高度的增加而增加，而相互作用时间

则相反，导致沿构建方向ω相的尺寸也会存在差异[43]。

关于等温ω相的析出，Devaraj等[44]在Ti-12Mo合金中发

现淬火过程中形成无热ω相，其ω晶胚的形成是化学成

图5  SLM成形Ti-1023合金的α相及无热ω相的TEM分析

Fig.5  SAED pattern (a) and TEM images (b – e) of SLMed Ti-1023 alloy[29]: (a – c) α phase under 296.3 J/mm3 (volumetric energy density); 

athermal ω phase under 92.6 J/mm3 (d) and 296.3 J/mm3 (e)

图6  SLM成形Ti-1023合金TEM及APT结果

Fig.6  TEM analyses and APT results of SLMed Ti-1023 alloy[42]: (a) dark field TEM image and SAED pattern; (b) APT atom maps of ω 

precipitates; (c) V-isosurface; (d) proxigram analysis of ω and β phases showing the compositional changes between ω/β phases
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分与结构的不稳定性相互竞争造成的结果，但此时成分

调整不完全，从而导致β相{111}晶面坍塌也不完全。而

经过低温时效过程，由于热激活使得成分调整能够进行

完全，同时，β{111}晶面坍塌也能够进行完全，从而形成

了等温ω相。因此，部分等温ω相的形成可能还与快速

冷却过程中析出的无热ω相有关。

SLM逐层沉积的工艺特点使得在打印过程中 IHT

效应在空间上是变化的，其热分布不一致，从而导致相分

布不均匀。如果SLM基板预热，零件的下部区域更靠近

预热的基板，并且经历更多的热循环，上部区域距离基底

更远，经历的热循环更少，重复而复杂的热循环会导致不

均匀的相分布，形成空间依赖性的微观组织。Zhang

等[36]发现基板加热和热循环的共同作用促进了等温ω相

和 α相的形成，而去除基板加热能够减少成形期间的热

积累。对沿构建方向从下往上的3个试样进行EBSD表

征（图 7），发现构件不同位置的试样显示出基本相似的

晶粒结构。然而位于中间的试样（3#）显示出更多的α相

析出，即构件的中间区域表现出更强的 IHT效应，导致不

均匀的相分布。中间区域的硬度高于上/下区域，同样说

明该区域α相的体积分数较高。Deng等[45]在激光熔化沉

积制备的Ti-55531合金中同样得到类似的结论，α相的

不均匀分布导致试样下部区域观察到大量细小的α相析

出，而上部区域几乎无α相析出。此外，Bakhshivash等[37]

在高能量密度条件下制备的Ti-5553合金中还观察到下

部区域和上部区域均析出 α相，且底部区域由于更多的

热积累导致针状α相明显粗化。多周期、变循环、剧烈加

热和冷却的短时热历史，使得SLM成形构件的显微组织

结构独特并表现出对制造工艺条件的强烈依赖性和多变

性[46]。通过SLM工艺实现微观组织的控制是极具挑战

性的，其独特的热循环历史和热分布会促进高强钛合金

中等温ω相以及 α相的析出和不均匀分布，在合适的工

艺窗口下，高的输入能量密度也会促进有限的α相析出。

通过调控工艺参数、设计沉积策略、改变基板预热温度甚

至激光工作模式等，有望实现对SLM成形高强钛合金微

观组织的有效控制。

2.3　SLM成形高强钛合金力学性能

在SLM成形过程中通过其复杂的热历史可以尝试

调控合金微观组织[31,36]，但是由于打印态高强钛合金缺

乏 α相强化，其力学性能低于现有传统工艺制备高强钛

合金的服役强度水平[47]。如图 8a所示为SLM典型高强

钛合金拉伸性能总结[26–27,34,36,41,47–56]，打印态高强钛合金组

织中主要为β相，其强度水平相对较低，但总体表现出优

异的塑性。Schwab等[26]制备的全 β组织Ti-5553合金抗

拉强度约为800 MPa，最大伸长率为14%，且与已知的全

β组织 Ti-5553合金力学性能相当。同样在不含 α相的

SLM成形Ti-1023合金中，其抗拉强度为920~950 MPa，延伸

率达到 10%~14%[41]。不同的是，在 Ramachandiran 等[48]

的研究中 ，SLM 成形 Ti-5553 合金抗拉强度约为         

780 MPa，延伸率约为30%，这不同寻常的拉伸塑性与其

析出的少量非片层状α相有关。Zhang等[36]指出热循环

导致的不均匀相分布会造成不均匀和较差的拉伸塑性，

考虑到等温ω相或 α相的形成是强烈热驱动的，可以通

过调整基板温度和层间沉积时间来减少制造期间的热积

累，弱化热循环的负面影响。其研究结果表明，去除基板

加热和增加层间沉积时间可以显著提高拉伸塑性，但不

能完全消除沿构建方向的塑性变化。而设计梯度层间沉

积时间的策略能够解决Ti-5553合金中相的不均匀分布

性，实现SLM成形的Ti-5553合金均匀和增强的拉伸塑

图7  SLM成形Ti-5553合金沿构建方向不同区域取样示意图、IPF图及相分布图

Fig.7  Sampling diagram along building direction (a); IPF maps of X-Y plane (b); overall (c) and partial enlarged (d) band contrast phase maps of 

SLMed Ti-5553 alloy[36]
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性，延伸率提高4~5倍达到约19%，但同时也伴随着抗拉

强度的轻微损失。

同其他增材制造钛合金一样，出现跨熔池的粗大柱

状晶会导致高强钛合金打印构件的力学性能表现出明显

的各向异性[27,34,51]。Ramachandiran等[51]沿竖直及水平方

向打印Ti-5553合金柱状拉伸试样，竖直构建试样中柱状

晶平行于加载方向，而在水平试样中柱状晶垂直于加载

方向。水平试样比竖直试样表现出更高的拉伸强度和抗

断裂扩展能力，竖直试样的抗拉强度为780 MPa，延伸率

达到 23.3%，而水平试样抗拉强度高达 846 MPa，延伸率

为 21.2%。如图 9所示，水平试样表现为穿晶断裂，而竖

直试样表现为沿晶断裂模式。晶界和熔池边界是打印缺

陷的潜在位置，在竖直试样中，熔池的排列垂直于施加的

拉伸载荷容易造成应力集中。在拉伸加载期间施加足够

的应变，在平行排列变形带内形成微孔，微孔聚集形成裂

纹。从图9c、9f可以看出，在竖直试样中观察到在靠近断

裂起始的晶粒内，滑移面相对于加载方向约呈45°排列，

远离断裂位置，滑移面的排列相对于加载方向约呈90°。

此外，连续滑移面之间的距离相当，在部分晶粒内还可以

看到滑移面交叉排列，其相互作用导致接合处明显的位

错缠结[27]。在水平试样中，交叉滑移面普遍存在，对断裂

扩展路径无显著影响，还能够更好地抵抗拉伸载荷下的

变形。Zafari 等[27]在水平打印的 Ti-5553 合金试样中发

现，除{110}<111>确定的滑移系外，{112}<111>滑移系的

存在增加了滑移带之间、滑移带和晶界之间的相互作用，与垂

直试样相比表现出增强的加工硬化能力，从而提高拉伸塑性。

对于许多航空航天结构件来说，在服役过程中承受

不同程度的交变应力，从而导致构件发生疲劳破坏，因

图8  打印态及热处理态SLM成形高强钛合金拉伸性能

Fig.8  Tensile properties of as-fabricated (a) and heat-treated (b) high-strength titanium alloys fabricated by SLM[26–27,34,36,41,47–56]

图9  SLM成形Ti-5553合金断面及滑移线特征

Fig.9  Fracture surfaces (a – b, d – e) and slip line characteristics (c, f) of SLMed Ti-5553 alloy [51]: (a – c) vertically constructed specimen and            

(d–f) horizontally constructed specimen
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此，疲劳性能对构件服役行为具有重要的影响。以研究

较为成熟的 Ti-6Al-4V 钛合金为例，目前，增材制造      

Ti-6Al-4V合金的综合力学性能基本达到与锻件相当，仅

疲劳性能还与锻件存在一定差距[57]。Edwards等[58]研究

表明SLM成形Ti-6Al-4V钛合金试样，其高周疲劳强度

要比锻造态低75%以上。SLM成形过程中产生的孔隙、

残余应力等是导致高周疲劳差的主要原因。Leuders

等[59]还指出构件中的孔隙主要影响其疲劳强度，而残余

应力主要影响其疲劳裂纹扩展过程。同时，构建方向也

会对试样的高周疲劳性能产生显著影响。通过后处理来

消除缺陷、闭合气孔、抵消残余应力及对组织的优化，能

够达到改善构件疲劳性能的目的[60]。然而，目前针对

SLM成形高强钛合金疲劳性能的研究还非常少，其微观

组织特征对疲劳性能的影响尚不明确，提高SLM成形高

强钛合金疲劳性能及探讨其疲劳破坏机理将是研究的重

点方向，也是难点所在。

3　热处理工艺及优化

在实际应用中，传统制造高强钛合金经锻造、轧制等

复杂的冷/热成形工艺后，多数须再通过热处理强化来达

到高强度和高韧性的最佳匹配，以满足构件服役性能要

求。因此，通过控制α析出相形貌、体积分数等特征来调

整合金性能至关重要[61–62]。然而，打印态的SLM成形高

强钛合金中缺乏 α相析出的强化作用，原位热处理调控

微观组织较为困难，而且由于SLM工艺中复杂而重复的

热循环所导致的微观组织不均匀性也会造成构件力学性

能的恶化，故必须通过后续热处理来提高SLM成形构件

的力学性能。此外，残余应力的控制与消除决定着增材

制造构件质量的优劣[63]，热处理的另一个明显优势是能

够消除SLM过程中积累的残余应力。如表1所示，SLM

成形高强钛合金通过常规热处理能有效调控 α相特征，

以获得所期的强塑性匹配，其屈服强度（yield strength，

YS），抗拉强度（ultimate tensile strength，UTS）以及延伸

率（elongation，EL）如表 1所示，AC表示空冷，FC表示炉

冷，WQ表示水淬。

大量研究表明，在相变点以上 β固溶处理可以促进

增材制造钛合金中柱状晶粒向等轴晶粒的转变[27,64]。这

是界面能降低的结果，β固溶处理能够使β晶粒发生再结

表1  SLM成形高强钛合金热处理后的拉伸性能

Table 1  Tensile properties of high-strength titanium alloys manufactured by SLM after heat treatment 

Material

Ti-5553

(Tβ≈845 ℃)

Ti-55531

(Tβ≈849 ℃)

Ti-55511

(Tβ≈870 ℃)

β-21S

(Tβ≈805 ℃)

Ti-5553

(Tβ≈860 ℃)

Ti-55511

Heat treatment

1000 ℃/10 min/WQ

880 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (horizontal)

880 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (vertical)

880 ℃/1.5 h/1.5 ℃·min-1+750 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (horizontal)

880 ℃/1.5 h/1.5 ℃·min-1+750 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (vertical)

790 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (horizontal)

 790 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC (vertical)

830 ℃/1.5 h/AC+600 ℃/6 h/AC

900 ℃/1.5 h/1.0 ℃·min-1+600 ℃/6 h/FC

850 ℃/30 min/AC+538 ℃/8 h/AC

800 ℃/3 h/WQ+500 ℃/4 h/WQ

800 ℃/3 h/WQ+600 ℃/0.5 h/WQ

800 ℃/3 h/WQ+600 ℃/1 h/WQ

800 ℃/3 h/WQ+600 ℃/2 h/WQ

800 ℃/3 h/WQ+600 ℃/4 h/WQ

800 ℃/3 h/WQ+700 ℃/4 h/WQ

650 ℃/2 h/WQ

750 ℃/2 h/WQ

750 ℃/2 h/WQ+600 ℃/2 h/WQ

YS/MPa

780

-

-

1278±5.6

1267±2.8

1274±6.3

1234±4.7

1195±10.3

1295±8.7

1281±6.0

-

-

-

-

-

-

1338±18.3

1121±10.5

1235±9.4

UTS/MPa

780

1430±12.5

1412±9.1

1338±10.8

1329±6.2

1255±10.3

1180±8.6

1245±9.9

1320±7.5

1348±4.0

1614±15.38

1486±19.21

1413±15.85

1360±13.53

1314±27.32

1028±10.16

1410±20.1

1143±11.9

1264±18.7

EL/%

24

-

-

4.1±1.1

4.5±0.2

8.2±1.5

10.5±2.4

7.8±0.5

5.5±0.1

6.5±1.0

3.77±0.95

6.54±0.82

10.72±1.17

11.20±3.35

11.49±6.18

23.19±4.15

4.3±0.6

8.2±0.7

9.3±0.7

Ref.

[27]

[34]

[52]

[55]

[47]

[53]
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晶[42]。Qi等[64]指出β固溶处理过程中柱状晶向等轴晶转

变与应变储能有关，而其应变储能与位错密度有关。

SLM成形Ti-55511合金试样中含有大量LAGBs和较高

的KAM值，微观组织处于高应变储能状态。这意味着

晶粒在热处理过程中不稳定，基于LAGBs的排列，再结

晶形核优先沿着晶界或位错发生，在应变储能的驱动下，

新的晶核长大。

如图10a~10b，经过 β相区固溶处理促进了Ti-55531

合金中柱状晶向等轴晶的转变，从表1结果可以看出，时

效后合金拉伸各向异性可以忽略不计[34]。β相区固溶后

时效，SLM成形Ti-55531合金中亚稳 β组织成为 β转变

组织，如图10d所示，β基体内析出大量纳米级晶内α相，

这导致了较高的强度（UTS>1400 MPa），而β晶界处会出

现连续αGB层，其延伸率几乎为 0。经 β退火缓冷双重时

效，Ti-55531合金呈现含有粗大 αp片层和细小 αs相的双

片层组织，如图10e所示，不同尺度的α片层组织还能够

提高合金的断裂韧性。Bai等[52]通过 β退火缓冷时效对

SLM成形Ti-55511合金进行处理获得类似的双片层组

织，拉伸强度较高，而且由于αp的存在以及混合的连续以

及不连续αGB组织特征，可以获得一定的延展性。

在 α+β相区固溶时效后，SLM成形Ti-55531合金中

亚稳 β组织转变为具有棒状 αp相和针状 αs相的双态组

织，如图10f所示。αGB不连续分布，裂纹扩展不再沿原始

β晶界，具有良好的强塑性匹配，与锻造Ti-55531合金拉

伸性能相当[65]。需要指出的是，如图 10c所示，低于 β转

变温度的固溶处理，由于柱状原始 β晶粒的形态得以保

持，故在时效后水平和垂直取向试样之间拉伸各向异性

依然存在[34]。Cao等[66]对SLM成形Ti-55531合金经热处

理发现，双态组织的冲击韧性相比片层组织明显较差，这

是因为等轴 αp相比片层 α相具有更好的协调变形能力，

为位错滑移提供了较大的空间，从而易于过早发生屈服

和裂纹萌生。时效处理导致的强度提高主要与热处理过

程中αs相含量及形貌有关，而αp相的含量、形貌及分布主

要影响合金的塑性。Ramachandiran等 [47]选取SLM成形

Ti-5553 合金经 800 ℃固溶处理后在 500~700 ℃时效 

0.5~4 h，研究时效温度和时效时间对组织演变和力学性

能的影响，其组织演变特征如图11所示。在600 ℃时效

其强塑性匹配较好，随时效时间延长，透镜状α相逐渐转

变为片层状、柱状形貌，从表1可以看出该条件下拉伸性

能随时效时间差异较大。随时效温度升高，为αs相的生

长提供了更大的驱动力，同时降低了αs相的形核率[67]，使

得 αs相尺寸有所增加，700 ℃时效合金强度较低而具有

优异的塑性。

由于SLM成形过程中快速凝固特性，使得合金组织

中存在高密度位错等亚结构以及较大的残余内应力，有

研究人员采用直接时效来处理 SLM 成形高强钛合

金[53,67]，造成其时效过程中优先形核质点更多，促进了αs

相形核，使得αs含量较高且尺寸细小。直接时效处理后

试样晶粒的尺寸和形貌相对于打印态变化不大，而由于

αs相大都从β晶内析出，晶界的强度与晶内差别过大，造

成材料过早地在晶界处失效，导致塑性降低。且随时效

温度的升高，αs板条体积分数降低且尺寸增大。在Zhang

图10  SLM成形Ti-55531合金热处理后β晶粒的OM和SEM形貌及组织特征

Fig.10  OM (a–c) and SEM (d–f) morphologies and microstructural characteristics of β grain of SLMed Ti-55531 alloy after heat treatment[34]:     

(a, d) solution in β phase region and aging; (b, e) beta annealing followed by slow cooling and double aging; (c, f) solution in α+β phase 

region and aging
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等[53]研究中Ti-55511合金经 750 ℃+600 ℃双重时效后，

微米级αp板条和纳米级的αs板条随机分布在β晶粒中，晶界

附近区域观察到较多αs析出，合金具有较高的抗拉强度

（1264 MPa）和塑性（10%）。Carlton等[54]通过对 SLM制

备成形的Ti-5553合金进行 400~800 ℃短时等温时效热

处理，获得较宽范围变化的拉伸性能。值得注意的是，此

时构件的拉伸延展性仍然表现出显著的分散性。

高强钛合金的力学性能主要受α相的形态、含量、尺

寸及分布等特征参数的影响，固溶时效是高强钛合金最

常用的热处理方法。相比于打印态试样，经过热处理后

构件的综合力学性能有了较大的提升（图8a~8b）。SLM

成形高强钛合金通过β相区固溶处理有助于消除由柱状

晶导致的各向异性影响，但往往会导致晶粒粗化以及连

续的αGB析出。随后经过时效处理，αs相从β晶内析出作

为主要强化相导致合金强度较高。对于未经固溶处理而

直接时效处理的样品，其析出相也全为αs相，但由于晶内

的强度与晶界处相差更大，其塑性更低。通过 β退火缓

冷时效能够获得不同尺度的 α片层组织，在一定程度上

牺牲了强度但能够显著提高其韧性。而从目前的工程应

用来看，微米级的等轴αp相+纳米尺度的αs相是多数高强

钛合金典型组织特征，如Ti-1023与Ti-5553合金。两相

区固溶时效可能仍然是最常用的调控SLM成形高强钛

合金的热处理工艺，能够获得更优异的强塑性匹配。

通过后续热处理能够有效消除残余应力、优化组织，

以达到改善构件疲劳性能的目的。Shaha等[56]将SLM成

形Ti-55511合金以 10 ℃/min的速率缓慢升温到 850 ℃，

保温4 h后随炉冷却，热处理后残余应力显著降低，与打

印态试样相比残余应力降低 62%~91%。在应力振幅为

800 MPa的完全反转（R=–1）应力控制测试条件下，打印

态试样的疲劳寿命周期约为 530，热处理试样的疲劳寿

命周期约为 2850。在低于 β转变温度的 850 ℃下炉冷，

改变了微观组织，β基体中有细小的α相析出，同时残余

应力显著降低，获得了更长的疲劳寿命。Yasin等[68]研究

了相同工艺参数成形的 Ti-5553 和 Ti-55511 合金在

900 ℃消除残余应力后的疲劳性能，并与Ti-6Al-4V合金

进行对比，疲劳试验在完全反转应力控制条件下进行。

研究表明，在低周疲劳状态下，3种试样的平均疲劳寿命

之间存在较大的差异，在高周疲劳状态下，平均疲劳寿命

方面表现相似，疲劳数据分散度较大，如图 12所示。试

样疲劳寿命的变化可归因于试样中存在缺陷的数量、尺

寸和位置，因为在高周疲劳中，即使在弹性区域加载，近

表面缺陷也会引起局部应力集中。热等静压（HIP）已被

图11  SLM成形Ti-5553合金α相随时效温度和时间的演变特征

Fig.11  Evolution characteristics of α phase with aging temperature and time of SLMed Ti-5553 alloy[47]
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证明可以消除气孔、未熔合等成形缺陷，能够使试样的疲

劳数据的稳定性大大提高，而针对HIP工艺对SLM成形

高强钛合金构件疲劳性能的影响，还需进一步地深入

研究。

4　总结与展望

近β和亚稳β钛合金由于深淬透性及良好的强度、塑

性和断裂韧性的匹配，是高强度航空航天结构件理想材

料。现有研究表明，高强钛合金在SLM工艺极高冷却速

率条件下将几乎保留全 β相，独特的热循环历史和热分

布会促进合金中等温ω相以及少量α相的析出和不均匀

分布。打印态高强钛合金中沿构建方向粗柱状晶还会导

致构件各向异性，且由于缺乏 α相强化以及不均匀的微

观组织，会导致打印态高强钛合金力学性能变差。因此，

后续热处理是调控SLM成形高强钛合金微观组织特征

和提高力学性能的重要手段。相较于研究与工程化应用

较为成熟的α+β两相钛合金如Ti-6Al-4V，SLM成形高强

钛合金相关研究还不够系统深入，存在的主要问题及未

来可开展的工作如下：

1）针对SLM成形高强钛合金组织演变规律缺乏系

统的研究。近/亚稳β钛合金中含有的大量β稳定元素有

利于凝固过程中液固界面前沿成分过冷区的快速建立，

从而抑制柱状晶的外延生长。因此，优化合金成分设计

有望实现合金中凝固晶粒的有效调控。此外，SLM工艺

热循环历史对ω相/α相析出形貌特征以及相变变体选择

效应的影响仍不明确，限制了SLM成形新型高强钛合金

的开发设计。

2）高强钛合金室温变形机制对于微观组织特征极为

敏感，SLM成形过程中ω相/α相的析出及演变可能会导

致 β基体稳定性发生改变，对其变形产物及相应的变形

机制缺乏细致的研究，不足以为SLM成形高强钛合金力

学性能的精细调控提供基础支撑。

3）针对SLM成形高强钛合金力学性能的研究主要

集中于常规的拉伸性能，对于疲劳、蠕变等性能的研究比

较欠缺，深入理解组织特征和强化机理之间的关系，是提

升成形构件综合力学性能的关键。

4）由于SLM工艺近净成形的特点，构件无法再进行

变形加工，严重限制了高强钛合金组织结构的调控方式。

因此，针对特定合金制定合理的后续热处理制度提高组

织均匀性以及调控初生/次生α相特征，是发挥SLM工艺

优势，并获得具有理想力学性能的高强钛合金的关键。
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Abstract: High-strength titanium alloys, represented by near/metastable β titanium alloys, have high specific strength, good plastic processing 

properties, and excellent hardenability, and they can be strengthened through heat treatment to get a better match of strength-plasticity-toughness. 

They have been widely used in load-bearing components of major equipment in aerospace and other fields. Selective laser melting (SLM), as an 

important technique in the field of titanium alloy additive manufacturing, has significant advantages such as near-net shaping and integrated 

forming of complex structures. So it has become a key development technique and cutting-edge direction in the aerospace manufacturing field. 

This review focuses on the principle and characteristics of SLM, starting from the extremely high heating/cooling rate and unique thermal cycle 

history of SLMed high-strength titanium alloy, and primarily discusses the microstructural features, phase composition, and mechanical properties 

of high-strength titanium alloys. The types of heat treatment processes of SLMed high-strength titanium alloy and their main influencing rules are 

summarized, aiming to provide a reference for obtaining excellent mechanical property match. Finally, drawing upon an analysis of existing 

research outcomes, the challenges of SLMed high-strength titanium alloys are summarized. It also offers a forward-looking perspective on 

potential research directions in this field.
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