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摘  要: 难熔铌合金具有较低的密度、良好的室温塑性以及优异的高温强韧综合性能，已被应用于航天领域热端部件。然而，

通过传统铸造方法制备铌合金，存在难以加工复杂几何形状零部件、以及周期长、成本高与材料利用率低等问题。近年来增

材制造技术的迅速发展，不仅可以降低生产周期和成本，而且可以获得较高力学性能，为铌合金的进一步应用带来了新的机

遇。为此，本文综述了增材制造铌合金的研究现状，重点介绍了 C-103 和 Nb521 两代典型铌合金的激光与电子束增材制造研

究现状，尤其是关于力学性能与微结构的调控。此外，还简单介绍了常见的铌合金种类以及增材制造方式。最后，提出了增

材制造铌合金发展方向和仍需解决的问题。本文通过对增材制造铌合金领域的综述，为铌合金在航天领域复杂结构热端部件

的应用提供了参考。 
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随着航天技术的发展，火箭发动机、高超声速飞行

器等关键部件需要更高承载/承温性能的金属材料，以满

足其在极端环境条件下的服役性能。铌（Niobium）合

金因其相对较低的密度(8.75 g/cm3）、较高的熔点（246
8 ℃）、较好的耐腐蚀性和优异的高温力学性能，在航天

领域热端部件中（如推进器、反应控制系统和辐射冷却

喷嘴）具有巨大的应用潜力
[1, 2]

。例如，C-103（Nb-10
Hf-1Ti)和 Nb521（Nb-5W-2Mo-1Zr-0.07C）两种典型的

铌合金已被应用于航天领域推进系统中[3, 4]。尽管铌合

金可通过传统的锻造和机加工工艺进行加工，但要制造

几何形状复杂的部件（如含内流道的喷管）仍是一项挑

战。此外，通过传统的锻造材料减材加工工艺，铌合金

还存在利用率低、成本高和供应商数量有限等问题[5]。 
近年来，增材制造（Additive Manufacturing，AM）

技术的迅速发展，为生成复杂形状的部件提供了一种前

景广阔的解决方案。这种技术在大幅度提高零部件设计

自由度的同时，有效减少焊接缝隙等缺陷的出现，从而

提升了产品的整体性能和可靠性，并且降低了传统减材

制造所造成的材料浪费，提高了材料的利用率[6-8]。考虑

到难熔合金的原材料成本高，而且关键部件往往具有复

杂且精细的几何设计，所以减轻零部件重量非常重要。

因此利用 AM 技术设计和制造难熔铌合金部件所具有的

优势尤为突出[8]。尤其是粉末床熔融增材制造技术（Po

wder Bed Fusion，PBF），由于其具有较高的成形精度，

在难熔铌合金的加工制备方面展现出显著优势，成为制

备难熔铌合金复杂零件的主要方法之一。 
迄今为止，国内外不少学者已经开展了关于增材制

造铌合金的研究工作。然而，目前仍缺乏系统的研究综

述，现有的文献大多聚焦于单一工艺参数、合金成分调

整或是特定性能测试，而对整个增材制造铌合金领域的

全面概述、性能比较以及未来发展趋势的综合分析相对

匮乏。鉴于此，本项工作致力于填补这一重要的研究空

白，分析总结近年来在增材制造铌合金领域的研究成果。

接下来本文将在第二节简要介绍常用的铌合金，第三节

介绍常见的增材制造技术，第四节阐述增材制造铌合金

的研究现状，最后给出结论及展望。 

1  难熔铌合金 

铌、钼、钽、钨等难熔合金因其高熔点和优异的高

温强度，在航天工业中得到了广泛应用。其中，铌是密

度最低的难熔金属，密度接近镍，具有良好的导热性

（600 ℃时为 65.3 W/mK），其体心立方（Body-Centered 
Cubic，BCC）结构使合金元素的溶解度更高。此外，退

火态金属铌具有优异的室温塑性以及较低的韧脆转变温

度，因此该金属具有出色的成型性和焊接性，在低温下

其缺口敏感性较低。 
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同时，室温下铌金属的强度有限，通常通过合金化

来提高其高温强度，这也不可避免地会牺牲材料的室温

延展性和可焊接性。 
美国研究的铌合金主要是以 W、Mo、Hf 为主要强

化元素，应用最广泛是 C-103 合金；俄罗斯研究的铌合

金主要是以 W、Mo、Zr 为主要合金化元素，应用最广

泛的铌合金是 5BMЦ 合金（Nb-5W-2Mo-1Zr）。我国应

用最多的铌合金，是 C-103 合金以及在苏联 5BMЦ 合金

基础上研发的 Nb521 合金。  
1.1  C-103 合金 
   C-103 合金，是一款中低强度铌基合金，其独特之处

在于兼具较好的高温强度（如表 1）、出色的成形能力和

优异的焊接特性，被广泛应用于火箭推进器等领域。我

国制备的 C-103 合金，已成功用于双组元液体火箭发动

机的关键部件，并通过应用硅化铌作为高温抗氧化保护

涂层，有效保障了材料在高达 1200-1300 ℃的严酷环境

下的结构稳定性[1]。 
表 1  C-103 合金力学性能[9] 

Table 1 Mechanical properties of C-103 alloy 

State Temperature 
(℃) 

Tensile 
strength 

(Rm/MPa) 

Yield 
strength 

(Rp0.2/MPa) 

Cold working 
state 

RT 724 665 
1093 235 163 
1371 89 77 

Recrystallized 
state 

RT 420 289 
1093 188 138 
1482 66 59 

该合金的主要强化元素为 Hf、Ti、Zr，合金化学成

分为 wt%（Hf）=9-11%，wt%（Ti）=0.7-1.3%，wt%（Zr）
＜0.7%[9]。这些元素的加入不仅提升了合金的抗氧化性

和耐腐蚀性，还促进了金属碳化物的形成，从而实现沉

淀强化作用，显著增强了材料的力学性能。其中 Zr 强化

作用比较显著，它通过细化晶粒和促进第二相粒子的均

匀分布，有效提升了合金的强度；Hf 主要改善高温性能

和抗氧化性能；少量的 Ti 不仅可以提高合金的加工性能，

还可以提高抗氧化性能。 
1.2  Nb521 合金 

Nb521合金是在前苏联研究的5BMЦ合金基础上研

发的，该合金采用硅化钼高温防氧化保护涂层，使得工

作温度可以达到 1550 ℃左右，这一特性显著减少了用于

冷却燃烧室所需的推进剂流量，从而有效地提升了发动

机的比冲性能。因此，Nb521 合金已成为我国轨道控制

与姿态控制发动机推力室的第二代铌合金。该合金可以

通过真空电子束熔炼或真空电子束和真空自耗熔炼制备

铸锭，经热挤压、锻造和轧制等方式制备多种规格的棒

材、锻件和板材[10, 11]。 
Nb521 合金化学成分为 wt%（W）=4.5-5.5%，wt%

（Mo）=1.5-2.5%，wt%（Zr）=1.4-2.2%，其密度与 C-103

合金相近（8.6-9.0 g·cm-3），但高温强度更好，服役温度

在 1200-1650 ℃，短时服役温度甚至可以达到 1800 ℃。

这些合金元素中，W、Mo 能够溶解于 Nb 基体中，从而

起到固溶强化的作用。同时，Zr 和 C 的加入使得铌基难

熔合金中可以析出碳化物 ZrC 或(Zr，Nb)C，这些碳化

物通过沉淀强化进一步增强了基体的性能。因此，该合

金通过固溶强化和沉淀强化的协同作用，显著提高了铌

合金在室温和高温下的力学性能。 
Zhang等人[12]对 Nb521 铌钨合金在室温及高温下的

组织结构和性能进行了研究。图 1（a）为再结晶态 Nb521
铌钨合金板材、棒材的室温组织，可以看出为等轴的再

结晶组织。图 1（b）为板材中碳化物的扫描电镜形貌照

片，细小的碳化物弥散分布于晶内，较大的片状碳化物

分布于晶界。这些碳化物在高温变形时起到钉扎晶界和

位错、提高板材高温强度的作用。铌钨合金中会存在(Zr，
Nb)C 及 Nb2C 等多种类型碳化物强化相，通过 X 射线衍

射（XRD）的方法，对板材中的碳化物进行了标定，标

定结果显示该碳化物为ZrC。ZrC为弥散分布的稳定相，

对铌钨合金主要起到弥散强化的作用。图 1（c）和（d）
为 Nb521 合金高温处理后的组织结构图，随着加热温度

的提高，强化相开始析出并聚集长大。碳化物作为铌钨

合金的高温强化相，只有在其弥散分布的时候才能起到

好的高温强化作用，它的聚集和长大必将导致铌钨合金

高温强度的下降。 
图 2 中的 Nb521 高温力学性能曲线，说明了其强度

随温度的升高而下降的趋势。研究表明，发动机推力室

要求 1600 ℃时材料的抗拉强度般不低于 60 MPa[1]，由

图 2 可知，该 Nb521 合金具有优异的工艺性能及高温性

能，可满足发动机对材料性能的使用要求。 

 
图 1 Nb521 合金组织结构图：（a）再结晶态；（b）板材中的碳化

物相;（c）1450 ℃下材料中的碳化物相；（d）1550 ℃下材料中的

碳化物相[12] 



第 x 期                    稀有金属材料与工程                  ·x· 

Fig. 1 Histogram of Nb521 alloy: (a) recrystallized state; (b) carbide 

phase in plate; (c) carbide phase in material at 1450 °C; (d) carbide 

phase in material at 1550 °C 

  
图 2 Nb521 合金高温力学性能曲线[12] 

Fig. 2 High-temperature mechanical property curves of Nb521 alloy 

1.3  其他铌合金 
C-3009（Nb-30Hf-9W）是一种高强度商用铌合金，

密度为 10.3 g/cm，具有突出的室温至高温强度以及良好

的室温塑性。图 3 为 C-3009 合金在不同温度下的真应力

应变曲线，其屈服应力在 25 ℃时约为 660 MPa，在 800 ℃
时为 424 MPa，在 1000 ℃时为 397 MPa，在 1200 ℃时

可以达到 388 MPa[13]，超过 Nb521 合金与 C-103 合金，

但是由于其含有大量的 Hf 元素，导致其成本较高且难

以加工。 

 
图 3 WC-3009 合金在不同温度下的真应力-应变曲线[13] 

Fig.3 True stress-strain curves of WC-3009 alloy at different 

temperatures 

其他常见的典型铌合金的室温力学性能如表 2 所示。

大部分合金（FS-85 除外）在室温下都有很好的延展性。

室温拉伸强度最高的是 C-3009 合金，而延展性最高的是

Nb-1Zr合金。铌合金的高温拉伸和蠕变性能如图 4所示，

C-3009 合金在整个温度范围内明显表现出最高的抗拉

强度。FS-85 则具有优越的蠕变强度，它的高蠕变强度

得益于该合金中 Ta 和 W 的浓度较高，且 Ta 和 W 的熔

点较高，导致了其密度较高。 
表 2 典型铌合金的室温力学性能[2] 

Table 2 Room temperature mechanical properties of typical 

niobium alloys 

Grades 
Composition 

(mass 
fraction)/% 

Yield 
strengt

h 
(MPa) 

Tensile 
strength(MP

a) 

Elongatio
n 

(%) 

Nb-1Zr Nb-Zr 150 275 40 
PWC-11 Nb-1Zr-0.1C 175 320 26 

FS-85 Nb-28Ta-10W-1
Zr 462 570 3 

Cb-752 Nb-10W-2.5Zr 400 540 20 

C-129Y Nb-10W-1Hf-0.1
Y 515 620 25 

WC-300
9 Nb-30Hf-9W 752 862 24 

 

 

图 4 常见铌合金的强度和蠕变特性[2] 

Fig.4 Strength and creep properties of common Nb alloys 

近年来，美国空军实验室 Senkov 等人[13]使用传统

的合金开发方法，基于 C-3009 合金，开发了含有 Mo、
W 和Ti的新型铌基多主元合金（W1：Nb-W-Ti，M1-M4：
Nb-Mo-Ti，MW1：Nb-Mo-W-Ti），成分如表 3 所示。从

对微观组织结构的研究发现，C-3009 合金以及用 Ti 代
替C-3009中的Hf之后的W1合金有较为大的晶粒组织。

用 Mo 代替 W1 中的 W 之后的 M1-M4 平均晶粒尺寸随

着 Mo 含量的增加而减小，这表明 Mo 元素对晶粒生长

有抑制作用。从硬度来看，在室温下用 Ti 代替 Hf 后，
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材料的硬度会提高；随着 Mo 含量的增加，Nb-Mo-Ti 合
金的硬度也逐渐增加。而硬度最高的合金是用 W 取代

Nb-Mo-Ti 中部分 Mo 的 Nb-W-Mo-Ti 合金，其硬度可以

达到 4.94 GPa。 
Senkov 等人还通过压缩试验研究了这些合金在不

同温度下的力学性能[13]。室温下，C-3009 的屈服强度为

663 MPa，而 W1 的屈服强度明显提高，为 849 MPa。用

Mo 代替 W 的 Nb-Mo-Ti 合金中，随着 Mo 含量的增加，

合金的屈服强度逐渐增加，近等原子比的 W4 合金的屈

服强度达到了 1100 MPa，W4 的屈服强度更是达到了

1440 MPa。新型铌基合金在中高温下（600 ℃、800 ℃、

1000 ℃以及 1200 ℃）的真应力-应变曲线如图 5 所示，

添加 W 的合金在 600-1200 ℃温度范围内表现出更高的

强度，而添加 Mo 的合金强度随温度升高下降更快。合

金元素对高温强度的影响与室温强度有所不同，Hf 对高

温强度有积极影响，而 Ti 对室温强度提升更为显著。 

 
图 5 新型铌基合金在（a）600 ℃、（b）800 ℃、（c）1200 ℃下的

真应力-应变曲线[13] 

Fig.5 True stress-strain curves of new niobium-based alloys at (a) 

600 °C, (b) 800 °C, (c) 1200 °C 
表 3 Senkov 等人[13]开发的新型铌合金密度、化学成分与力学性能 

Table 3 Density, chemical composition and mechanical properties of new niobium alloys developed by Senkov et al. 

Alloy Densities 
(g/cm3) Nb Mo Ti W Hf Hardness 

(GPa) 

Yield 
strength σ0.2 

(MPa） 
WC-3009 10.3 71.7   5.9 22.4 2.69 663 

W1 8.6 73.5  18.1 8.4  3.07 849 
M1 7.96 73.0 9.2 17.8   2.17 521 
M2 7.99 70.0 11.9 18.1   2.76 719 
M3 8.03 67.8 14.1 18.1   2.81 780 
M4 7.70 34.7 32.8 32.5   3.81 1100 

MW1 8.94 32.9 17.0 34.4 15.7  4.94 1440 

2  增材制造技术 

传统制造工艺往往难以满足航天领域复杂部

件的形状要求和微观组织结构精确控制的需求，增

材制造技术在难熔铌合金的复杂构件控性与控形

方面展现出广阔的应用前景。增材制造技术，利用

数字化 CAD 三维模型，借助打印设备以灵活的设

计自由度生产高度复杂的零件[14]。与传统制造的金

属材料相比，增材制造金属材料具有许多优势。如

图 6 所示，AM 技术在大幅提升零部件设计自由度

的同时，也有效的减少了零件数量，从而实现产品

的轻量化设计。基于以上优势，增材制造技术已经

被广泛应用于航天领域。 
金属增材制造技术，根据送料的方式不同，主

要分为送粉、送丝和粉末床增材制造三种系统，每

种系统都有其优势。送粉系统受构件尺寸约束小，

送丝系统可用于高效生产零件，而粉床系统适合高

精度和复杂零部件制造。粉末床增材制造可以克服

复杂几何形状制造、残余应力与变形等难题，较为

适用于那些传统铸造和机械加工难以处理的难熔

合金。其中，根据热源的不同，粉末床增材制造技

术主要包括激光粉末床熔融（Laser Powder Bed 
Fusion, L-PBF ） 和 电 子 束 粉 末 床 熔 融

（Electron-Beam Powder Bed Fusion，EB-PBF）两

种，这两种技术也是当前加工铌合金常用的增材制

造方法[15]。以下将重点介绍 L-PBF 和 EB-PBF 的基

本原理、优势以及局限性。 

 
图 6 增材制造的集成冷却概念推进器[16] 

Fig.6 Integrated Cooling Concept Thruster made by AM 

 
2.1  激光束粉末熔融（L-PBF）     

L-PBF 是利用激光束提供的热能来熔合粉末床

的不同区域。图 7 是 L-PBF 过程的示意图，使用刮

刀或圆柱滚轮将粉末储存仓中的金属粉末
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（15-53μm[17]）铺在构建板上。随后，通过激光束

将粉末层熔化并与之前的沉积层熔合，激光束的预

定扫描策略由相应的计算机辅助设计模型的二维

切片决定。在完成一层后，构建板降低到规定的层

厚度，沉积一层新的粉末，这一过程不断重复，直

到零件的最终三维（3D）几何形状完全打印出来[18]。 
大多数 L-PBF 系统使用 200 W 至 1 kW 的单个

光纤激光器作为热源[17]。在构建过程中，成形室内

通常会填充氩气，以形成惰性气体环境。这样做的

目的是为了隔绝空气中的氧气及其他可能对活性

金属材料产生影响的杂质，防止它们发生不必要的

化学反应。此外，氩气的使用也有助于进一步净化

整个加工过程，确保每个步骤都能在最适宜的条件

下完成。系统的主要工艺参数包括激光功率、扫描

速度、扫描间距（相邻扫描轨迹之间的距离）以及

粉末层的厚度。这些参数对材料的最终性能有着决

定性的影响，合适的激光体能量密度、扫描策略和

预热温度能够通过调控熔池动态，显著改善材料的

致密化程度、微观结构及其力学性能[19, 20]。由于光

斑直径、扫描间距和层厚都是微米量级，并且扫描

速度相对于电子束粉末床熔化相对较低，因此该工

艺适合生产几乎完全致密的零件。它们具有高分辨

率、复杂的内部结构以及相对优异的表面光洁度。

然而，这种模式也限制了沉积速率（如 520 cm3/h[17]），

并且需要很长的生产时间，使得该工艺最适合制造

小型，高精度的组件[17]。 
在建造过程完成后，整个构建板将被粉末材料

所包围。由于粉末颗粒通常可以回收再利用，以减

少浪费，因此需要将剩余的粉末进行收集。在移除

支撑结和清理粉末后，零件可以进行多次后处理以

提高其力学性能，这些步骤包括喷丸强化、抛光、

机械加工和热处理等，关键部件可能还需要进行热

等静压（Hot Isostatic Pressing，HIP）处理，以减少

打印过程中产生的一些内部孔隙[17]。 
L-PBF 技术通过精确控制熔融和凝固过程，能

够调控材料的微观结构，从而有可能提高其力学性

能。同时，增材制造通过直接基于数字模型构建零

件，能够大幅度减少原材料的浪费，这一点对于昂

贵的铌合金材料尤为重要。 

 
图 7 激光粉末床熔融工艺示意图 [14]  

Fig.7 Schematic diagram of laser powder bed melting 

2.2  电子束粉末熔融（EB-PBF） 
EB-PBF 是一种基于电子束粉末床的逐层构建

技术，使用电子束在真空室中选择性的熔融粉末床

的不同区域。EB-PBF 具有多种优势，拥有更快的

扫描速度与更高的预热温度，可实现更高的成型效

果[17, 21]。此外，电子束对材料的穿透深度是激光束

穿透深度的几倍，相较于激光热源，材料对电子束

能的吸收率更高。 
图8展示了EB-PBF成形过程，在这一过程中，

电子束通过电磁透镜聚焦并偏转到粉末床上的目

标位置。当电子束击中粉末床时，电子的动能转化

为热能，从而熔化粉末颗粒。电子束电流范围为

1-50 mA，最大束流功率约为 3 kW。不过，为了提

高生产率，一些新型设备的功率限制超过了 6 kW，

并且电子束直径可聚焦到最小约 0.1 mm[17]。 
每层扫描分为预热和熔化两个不同的阶段。在

预热过程中，散焦电子束以大约 10 m/s 的速度在构

建区域内进行多次扫描，同时电子束功率逐渐增加

到大约 3 kW。预热粉床不仅是为了使构建室保持

高温，降低构件的温度梯度，从而有效降低其残余

应力[22]，还是为了使粉末轻微烧结以增加粉末导电

性[23]。烧结粉末颗粒能够稳固粉末，防止出现粉末

互相排斥（“吹粉”）现象。这是由于静电排斥，粉

末颗粒会在构建室内扩散，这通常会导致工艺中断
[23]。此外，保持构建腔内较高的温度有助于降低因

较高的温度梯度引起的残余应力。 
经过预热，已经烧结的粉末颗粒在加热阶段被

熔化，进而形成构件。在此阶段，使用较低的扫描

速度（约 4 m/s），根据构件截面 CAD 数据选择性

地对预置粉末层进行扫描熔化[23]。整个构建室维持

真空状态（10-4-10-5 mBar），以保护合金不受环境气

体（如氧气和氮气）的影响。此外，施加 10-3 mBar
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的氦气压力，进一步稳定工艺过程并防止“吹粉”现
象。由于电子束熔融过程可能会引入残余应力和裂

纹，因此工艺参数的优化对于获得无缺陷的高质量

铌合金构件至关重要，关键的工艺参数包括电子束

功率、扫描速度、扫描间距、层厚（50-200 µm）

以及预热温度[14, 17]。 

 
图 8 电子束粉末床熔融工艺示意图[14] 

Fig.8 Schematic diagram of electron beam powder bed melting 

process 

EB-PBF 工艺和 L-PBF 工艺的区别主要集中在

热源、腔室压力和腔室温度等方面，与 L-PBF 相比，

使用电子束作为能量源具有更高的能量利用率，

EB-PBF 成形过程中，由于高真空环境的存在，成

形过程中对流引起的热量损失可以忽略。此外，

L-PBF 成形过程中，基板预热温度小于 200 ℃，而

EB-PBF 成形过程中基板预热温度在 600 ℃甚至

1000 ℃以上，并在成形过程中保持在该温度附近，

构件主要通过热传导进行传热，对流和辐射作用不

足，导致 L-PBF 冷却速率高于 EB-PBF。比如，L-PBF
工艺冷却速率可达 103-108 K/s，EB-PBF 工艺冷却

速率可达 103-104 K/s[24]，因此，采用基于激光粉末

床的增材制造工艺成形构件的晶粒尺寸一般较小
[25]。此外，与 L-PBF 技术相比，由于 EB-PBF 使用

的粉末粒径较大（53-150 μm），因此其成形效率较

高、成本较低。 

3  增材制造铌合金 

3.1  激光增材制造铌合金 
3.1.1  C-103 铌合金  

美国国家航空航天局（ NASA）的 OMAR R. 

MIRELES 等人[26]利用 L-PBF 技术成功制备了 C-103 铌

合金。该合金样品在打印态下的相对密度（即致密度）

高达 99.986%，在热等静压处理后，致密度进一步提升

至 99.993%。打印态的微观结构主要呈现为 BCC 相，同

时含有少量的 FCC 相和 HfO2 沉淀相（图 9a-b）。此外，

微观结构特征包括沿构建方向的柱状晶（如图 9a 所示）

以及垂直于构建方向的等轴晶（平均尺寸约为

36.3±34.2μm）。拉伸测试结果显示，与锻造的 C-103 合

金相比，经过热应力退火和热等静压处理后，由于致密

化程度得到提高，虽其抗拉强度有所下降（480 MPa），

但是其伸长率增至 21%（图 9c）。值得注意的是，美国

NASA 还在此基础上实现了 C-103 铌合金太空推进器组

件的成型（图 9d），完成了热试车试验，并将技术就绪

度从 3 级提高到 5 级。 

 

图 9 L-PBF 制备的 C-103 铌合金：（a）沿构建方向的 EBSD

图；（b）包含 HfO2相的 TEM 显微照片；（c）C-103 铌合金在打

印态、应力释放和热各向同性工艺状态下的拉伸测试结果；（d）

通过 L-PBF 制备的 C-103 铌合金太空推进器组件[26] 

Fig.9 C-103 niobium alloy prepared by L-PBF: (a) EBSD plot along 

the build direction; (b) TEM micrographs containing the HfO2 phase; 

(c) Tensile test results of C-103 niobium alloy in the printed, stress 

relieved and thermally isotropic process states; (d) C-103 niobium 

alloy space thruster components prepared by L-PBF 

美国 ATI 公司[16]通过电极感应气体雾化工艺制备了

ATI C-103 合金粉末（图 10a），雾化后的 C-103 合金粉
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末通常由球形多晶颗粒组成，并伴有少量的卫星粉，成

分除氧含量略有增加外，其他含量在雾化过程中基本不

变。如图 10（b）所示，打印样品在垂直于打印方向上

呈现出棋盘状的微观结构；而在平行于打印方向（即 z
方向），如图 10（c）所示，构建试样中的晶粒沿着该方

向生长。L-PBF 可通过工艺参数的调整实现一定程度的

微观结构控制，从而制备出 99.95%的致密零件。 
图 11 为不同方法制备的 C-103 合金的性能曲线，相

比铸态 C-103，打印态 C-103 合金室温至 1000 ℃的强度

明显提高，但是伸长率（29%）有所降低，但仍保持在

最低规格要求范围内。 

 

图 10 激光粉末床制造 C-103 合金：（a）电极感应气体雾化 C-103

粉末；（b）平行于构建方向的 C-103 铌合金微观结构图；(d）垂

直于构建方向的 C-103 铌合金微观结构图[16] 

Fig.10 Laser powder bed fabrication of C-103 alloy: (a) electrode 

induction gas atomisation of C-103 powder; (b) microstructure of 

C-103 niobium alloy parallel to the build direction; (d) microstructure 

of C-103 niobium alloy perpendicular to the build direction 

 
图 11 不同方法制备的 C-103 合金性能比较[16] 

Fig. 11 Comparison of properties of C-103 alloy prepared by different 

methods 

为了进一步评估 C-103 合金作为激光增材制造技术

材料的适用性，探究球形 C-103 合金粉末的制备和加工

工艺对其物理性质的影响，PRITHVI D. AWASTHI 等人
[27]利用L-PBF技术成功制备了致密度大于99%的无裂纹

C-103 铌合金。去应力热处理（1000 ℃退火 1 小时）后

的 C-103 铌合金的屈服强度和抗拉强度分别可以达到

540 MPa 和 595 MPa。这些数值明显高于锻造 C-103 铌

合金（分别为 342 MPa 和 481 MPa）。打印态 C-103 铌

合金的伸长率为 19.3%，略低于锻造状态的 34%。微观

结构显示出 BCC 结构，沿构建方向具有（001）取向的

柱状晶，晶粒大小为 56±41 μm，未发现 HfO2 沉淀相的

存在（图 12a-b）。这些发现与 OMAR R. MIRELES 等人
[26]的研究结果不一致，主要原因是在材料制备过程中使

用的氧含量和工艺参数有所不同。图 12（c）显示了垂

直和水平制备样品的室温压缩试验的应力-应变曲线和

加工硬化率。垂直和水平制样的屈服强度分别为 432 
MPa 和 387 MPa，水平试样的加工硬化率略高于垂直试

样，其原因如图 12（a-b）所示，晶粒结构的方向性导

致晶界的增加，这也证明了具有强<001>织构的 AM 
C-103 试样的屈服强度的各向异性。透射电子显微镜

（Transmission Electron Microscope，TEM）表征分析表

明，较高的屈服强度和抗拉强度与增材制造过程中形成

的高位错密度有关，但是高的位错密度减少了位错滑移

路径，从而降低了伸长率（图 12d-h）。 

 
图 12 LPBF 制备 C-103 合金的微观表征与力学性能：（a）平行于

建造方向的去应力试样 IPF 图；（b）垂直于建造方向的去应力试

样 IPF 图；（c）水平和垂直试样室温压缩试验的应力-应变曲线和

加工硬化率；（d-h）TEM 显微图[27] 

Fig.12 Microscopic characteristics and mechanical properties of 

C-103 alloy prepared by LPBF: (a) IPF diagram of a de-stressed 

specimen parallel to the direction of construction; (b) IPF diagram of 

a de-stressed specimen perpendicular to the direction of construction; 

(c) stress-strain curves and work-hardening rate of horizontal and 

vertical specimens compression tests at room temperature; (d-h) TEM 

micrographs 

3.1.2  Nb521 铌合金 

Chen等人[28]利用L-PBF技术制造了致密度为98.8%
的 Nb521 合金，并且经过热等静压后，其微观结构实现

d e f 

g 

h 
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了几乎完全的致密化。该合金的抗拉强度达到了 678.7 
MPa，但是延伸率只有 5.91%。ZrO2 的存在，通过位错

钉扎和转变诱导塑性效应促进了位错强化机制，从而提

高了打印态 Nb521 合金的抗拉强度。ZrO2 的形成可能与

粉末材料中相对较高的 O 含量（约 1600 ppm）和 ZrO2

较高的负形成自由能有关。值得注意的是，该研究表明

通过控制 L-PBF 工艺参数，如激光功率和扫描速度等，

可以调节 ZrO2 颗粒的大小和数量，以进一步优化材料的

性能。 
近期，Chen 等人[29]通过利用 L-PBF 工艺制备出含

有大量半共析态分散纳米 ZrO2 颗粒的 Nb521 合金。并

通过优化 ZrO2 相的尺寸和分布，进一步提升了 L-PBF
制备 Nb521 合金的强度和塑性。具体而言，Nb521 合金

表现出更高的抗拉强度（约 628 MPa）和延伸率（约 17.8%）

（见图 13a），并且还具有优异的加工硬化能力（约 230 
MPa）。合金中 ZrO2 相以晶间和晶内两种形式存在，晶

间 ZrO2 析出物在晶界处产生了四方-单斜马氏体相变和

变形孪晶，而晶内 ZrO2 析出物在基体中出现了变形孪晶

和拉伸过程中的大量塑性变形。这些因素共同导致了打

印态 Nb521 合金相对较高的强度和优异的延展性（图

13b）。 

  
图 13 （a）热等静压 Nb521 样品的工程拉伸应力-应变曲线；

(b）铌合金断裂拉伸性能比较[28, 29] 

Fig.13 (a) Engineering tensile stress-strain curves of hot isostatically 

pressed Nb521 samples; (b) Comparison of niobium alloys fracture 

tensile properties 

Sun 等人[30]利用 L-PBF 制备了致密度为 99.0%的

Nb521 合金。研究发现，打印过程中激光扫描方向对晶

粒取向有影响，而且可以优化打印参数以进一步减少孔

隙率。在 X-Y 平面（图 14）上可以看到激光扫描轨迹，

在 X-Z 平面(图 14b）上可以看到与构建方向平行的柱状

晶。且 L-PBF 打印的 Nb521 合金存在形状不规则的未熔

合孔隙，虚线箭头指出了这些孔隙。从样品的 TEM 显

微照片发现，L-PBF 处理的 Nb521 合金存在高密度位错

以及分散纳米 ZrO2 颗粒（图 14d）。并且这些颗粒能够

与位错相互作用，图 14（e）显示了围绕颗粒移动的滑

动位错。 

 

图 14 （a）X-Y 方向 Nb521 试样的 SEM 显微图;（b）X-Z 方向

Nb521 试样的 SEM 显微图；（c）Nb521 样品的 TEM 照片；（d）

样品中存在的纳米颗粒；（e）（d）中的箭头所示纳米颗粒的放大

图[30] 

Fig.14(a) SEM micrograph of Nb521 specimen in X-Y direction; (b) 

SEM micrograph of Nb521 specimen in X-Z direction; (c) TEM 

photograph of Nb521 sample; (d) Nanoparticles present in the sample; 

(e) Magnification of nanoparticles shown by arrows in (d) 
室温和 1200 ℃拉伸试验的工程应力-应变曲线如图

15（a-b）所示，Nb521 的抗拉强度（623 MPa）与大多

数报告的铸态（320-620 MPa）和 EB-PBF 制备（500-550 
MPa）的样品抗拉强度相当甚至更好。但是与铸态相比，

打印态 Nb521 合金的延伸率（8.2%）有所降低，这是因

为在 Nb 合金中形成了氧化物而不是碳化物。Nb521 拉

伸试样的断口如图 15（c-d）所示，在室温下测试的样

品呈现出穿晶解理断裂，在 1200 ℃下测试的样品显示出

具有解理表面和纤维图案的准解理断裂模式，表明延伸

率增加。此外，如图 15（c-d）中箭头所示，在室温和

1200 ℃测试的两种样品中都可以识别出 L-PBF 制备过

程中产生的孔隙，这可能是样品延展性相对较低的原因

之一。这意味着可以优化加工参数，降低孔隙率，提高

L-PBF 制备的 Nb521 合金的高温强度以及高温塑性。 
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图 15 （a）室温下 Nb521 合金拉伸应力-应变曲线；（b）1200 ℃

下 Nb521 合金拉伸应力-应变曲线；（c）室温下 Nb521 合金拉伸断

面图；（d）1200 ℃下 Nb521 合金拉伸断面图
[30] 

Fig.15 (a) Tensile stress-strain curve of Nb521 alloy at room 

temperature; (b) Tensile stress-strain curve of Nb521 alloy at 1200 ℃; 

(c) Tensile section of Nb521 alloy at room temperature; (d) Tensile 

section of Nb521 alloy at 1200 ℃ 

3.2  电子束增材制造铌合金 
3.2.1  C-103 铌合金 

美国 AIT 公司[16]利用 EB-PBF 技术制备了 C-103 合

金，EB-PBF 制备 C-103 合金的晶粒结构和 L-PBF 制备

的合金晶粒结构相似，在建造方向为柱状晶，在垂直于

建造方向上为等轴晶（图 16a-b）。与之不同的是，EB-PBF
制备的 C-103 合金致密度接近 100%，没有明显的大规

模孔隙存在。由于 EB-PBF 是在真空条件下进行的，因

此在构建过程中可以最大限度地减少氧含量，但这也取

决于打印条件和真空质量。与 L-PBF 相比，较大的合金

粉末粒度会导致零件表面较为粗糙，但仍能制备出性能

优异的零件（图 16c）。与铸态材料相比，EB-PBF 制备

的材料在室温下的抗拉强度有所下降，而屈服强度则相

当。在 1093 ℃的高温测试条件下，两种材料展现出相近

的强度特性（如图 11 所示）。 

 

图 16 EB-PBF 制备的 C-103 合金：（a）平行于建造方向的微观结

构；（b）垂直与建造方向的微观结构；（c）C-103 推进器组件[16] 

Figure.16 C-103 alloy prepared by EB-PBF: (a) microstructure 

parallel to the build direction; (b) microstructure perpendicular to the 

build direction; (c) C-103 thruster assembly 

近期，PHILIPS N 等人[31]通过 EB-PBF 技术制造高

强度 C-103 合金材料，并对其微观结构和力学性能进行

表征。研究人员研究了在 EB-PBF 过程中粉末的重复利

用对材料性能的影响。如图 17（a）所示，随着粉末重

复利用的次数增加，粉末中氧含量逐渐增加，并且力学

性能也随之下降。在三种构建条件下打印合金：真空

（CV），高真空（Hi-CV）和无真空（no-CV）。Ti 含量

在不同真空环境下也会发生改变，在低真空环境下，构

件的 Ti 含量与粉末中的 Ti 含量相比显著降低。随着真

空水平的增加，Ti 含量会相对稳定，而 Hf 的含量在不

同真空条件下没有变化。不同真空度下打印的每个样品

在三种不同处理条件下进行测试：打印态、热等静压和

真空退火。可以发现，打印态和退火试样的屈服强度较

低，热等静压试样的屈服强度更高（图 17b）。图 17（c-e）
为不同后处理状态下材料的断口图，退火和打印态下的

试样分别呈现出纤维状和锥状断裂形态，孔隙较为明显。

而经热等静压处理后的样品具有较小的孔隙率和较少的

氧化物，因此具有更好的力学性能。 

 

图 17 （a）连续使用后粉末中的氧含量；（b）EB-PBF 制备 C-103

合金室温下工程应力-应变曲线；（c）打印态拉伸断口图；（d）真

空退火态拉伸断口图；（e）HIP 处理后拉伸断口图[31] 

Fig.17 (a) Oxygen content in powder after continuous use; (b) 

Engineering stress-strain curve of C-103 alloy prepared by EB-PBF at 

room temperature; (c) Tensile fracture diagram in the printed state; (d) 

Tensile fracture diagram in the vacuum annealed state; (e) Tensile 

fracture diagram after HIP treatment 

3.2.2  Nb521 铌合金 

黄[32]等人采用 EB-PBF 技术，通过优化扫描速度和

电子束电流等工艺参数，制备了致密度 99.19%的 Nb521
合金，如图 18 所示。该研究中，Nb521 合金成形件中存

在条状与点状的 Nb2C 析出相与点状的（Nb，Zr）C 析

出相分布在晶粒内部或沿晶界分布，并且析出相含量从

试样顶部到底部逐渐增加，而在 Nb521 合金铸锭中则存

e 
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在长宽比较高的针状析出相。EB-PBF 制备的试样中，

析出相主要为(Nb，Zr)C 和 Nb2C，随着热平衡保温时间

的延长，细长析出相部分破碎，晶粒变得细小均匀。打

印态的抗拉强度约为 550-650 MPa，均高于一般铸态水

平，延伸率约为 20-25%。而且，抗拉强度沿着打印方向

先降低后升高，这与不同打印层面的热循环效应与冷却

速度有关，导致了晶粒尺寸沿打印方向先增加后降低，

进而导致抗拉强度先降低后增加。 

 
图 18 EB-PBF 制造的 Nb521 样品与铸态试样析出相的对比[32] 

Fig.20 Comparison of precipitated phases of Nb521 samples 

fabricated by EB-PBF with as-cast specimens 

4  结论与挑战 

4.1  结论 
难熔铌合金由于其较低的密度、良好的室温塑性以

及优异的高温强韧综合性能，是航天领域热端部件的关

键材料之一。然而传统加工方式制备的铌合金部件，存

在成本高昂、生产周期长以及难以成形复杂形状零部件

等问题。增材制造的发展为难熔铌合金的应用提供了新

的机遇，本文通过综述两种典型难熔铌合金（C-103 与

Nb521）的研究现状，得到结论如下： 
（1）典型铌合金高致密度成形。通过激光和电子束

粉末床熔融两种增材制造技术，均可实现 C-103 和

Nb521 两种典型铌合金的高致密度增材成形，在优化成

形工艺参数以及热处理（退火或热等静压）后，致密度

可达 99%以上。这一高致密度主要来自于铌合金良好的

延展性和可焊接性。通过对比 C-103 与 Nb521 两类铌合

金，可以发现，C-103 合金因其优良的综合力学性能、

尤其是良好的室温塑性（带来了焊接等加工性能），已经

在美国的航天航空领域中发挥了重要作用。然而为了适

应更为严苛的工作环境，C-103 合金的高温强度仍有待

提升，比如其在 1500℃时的强度仅为 50MPa 左右[16]。

相比之下，Nb521 合金由于具有更多的合金化元素（如

W、Mo），因此展现出更好的高温力学性能。特别是在

1600 ℃的高温下，Nb521 合金强度是 C-103 合金的 3-4
倍。此外，由于 C-103 铌合金具有昂贵的 Hf 元素，因

此增材制造 Nb521 合金具有一定的成本优势。 
（2）力学性能方面，增材制造铌合金的强度与传统

锻件性能相当，甚至优于锻件，这主要得益于增材制造

过程形成的特殊微观组织结构，如非平衡快速凝固过程

生成的位错胞或原位生成的第二相增强相。值得注意的

是在不同学者的研究中，析出的第二相存在着区别，这

可能与采取的增材制造氧含量氛围、热处理等工艺密切

相关，比如在 C-103 铌合金中，AWASTHI 等人[27]未观

察到 ZrO2 第二相的存在，而 MIRELES 等人[26]发现了

ZrO2 第二相的存在；同时在 Nb521 铌合金中，研究者们

也观察到了 ZrO2 第二相的存在，而非传统加工方式中的

碳化物的形式。此外，增材制造铌合金的延伸率低于传

统锻件，但仍属于韧性断裂的范围（即高于 8%），还需

要进一步提升。 
（3）应用方面。美国的相关单位，如 NASA、ATI

等，通过增材制造方式，结合轻量化点阵结构设计，已

经实现了航天领域复杂热端部件的成形，并开展了试车

实验，将技术成熟度由三级提高到六级，增材制造铌合

金在缩短生产周期、降低生产成本、实现减重设计等方

面发挥了优势，为铌合金的大范围应用提供了基础。 
4.2  挑战 

尽管国内外的研究者们在增材制造铌合金领域已经

取得了一定成果与进展，但是受限于铌合金原材料成本

高、粉末制备难等因素，当前关于增材制造难熔铌合金

的研究报道仍较为有限。还存在以下主要问题，需要进

一步研究： 
（1）增材制造铌合金的微观结构与性能调控。尽管

利用增材制造可以制备出致密度较高的铌合金，但是所

制备的铌合金在微观组织和力学性能上表现出各向异性。

为克服这一问题，需要进一步优化增材制造过程或者改

变扫描策略，以调控晶粒尺寸以及析出相等微观结构，

降低各向异性的影响。例如，在打印过程中同时使用多

个激光束，通过精确控制每个激光束的功率、扫描速度

和路径等，实现对成形过程温度分布的精细控制，从而

调控其微观结构和残余应力[33]。此外，扫描策略同样影

响打印过程中的温度梯度，可以通过调整包括层厚、激

光功率和扫描速度等，进行正交化试验以实现工艺参数

优化[34]。此外，超声振动技术也可用于提高难熔合金材

料和其他材料体系的增材制造性能[35-39]，高强度超声振

动通过声流效应和空化效应促进材料的混合和分散[40]，

减少气泡和空洞的形成，提高材料的致密度以及改善增

材制造合金材料的均匀性[41]。另一方面，通过调整传统

h i j k 
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铌合金的成分，利用近年来兴起的高熵合金或者多主元

合金的概念，结合 Ta、W、Mo、Zr、Ti、Hf 等难熔元

素，进一步提高铌合金的固溶强化效果与室温韧性[42-44]，

也有望提升增材制造铌合金的综合力学性能。因此，将

多激光增材制造、工艺参数调控、超声波振动以及多组

主元调控概念等应用于铌合金的增材制造，可有效调控

铌合金面临的微观结构与性能[45, 46]。 
（2）增材制造过程裂纹缺陷抑制策略。在增材制造

铌合金的成形过程中，容易形成裂纹、孔隙等缺陷，如

何抑制这些缺陷的形成，是需要关注的另一个问题。上

述通过调整增材制造的工艺参数、以及超声波振动，能

够有效提升增材样品的致密度。以外，还可以进一步优

化和调控铌合金成分组成，来降低增材成形开裂倾向。

比如，研究表明，在难熔金属中加入 Zr 可以吸附氧杂质，

形成 ZrO2 纳米颗粒，减少氧杂质在晶界的偏析，进而降

低开裂风险[47]，从而提高材料的强度和断裂韧性[48]。类

似地，在增材制造难熔合金过程中，加入 Y 元素也可以

通过形成 Y2O3 来捕获多余的氧，进而不仅减少了氧杂质，

还能形成大量的低角度晶界，从而减少打印部件中的裂

纹扩展[49]。在难熔合金中，通过添加 Ta 等合金化元素，

可以利用其带来的过冷度和偏析效应，有效减小合金的

晶粒尺寸，实现晶粒细化的同时降低微裂纹的出现[50]。

除了采用预合金粉末打印新材料体系外，通过原位反应

打印技术也可以提高材料的热力学稳定性和促进成分的

均匀分散，从而实现材料性能的显著提升[51, 52]。此外，

为了改善打印性能，可以通过加热基板来减少基板与零

件之间的温度差，从而降低残余应力。选择合适的基板

预热温度对防止开裂至关重要。过高的预热温度可能导

致脆性相的析出，从而导致材料性能下降；而预热温度

过低则可能无法有效减少内应力。尤其是对于高温材料，

其本身具有较高的韧脆转变温度（Ductile-to-Brittle 
Transition Temperature, DBTT），因此开裂问题变得更加

复杂。只有将基板加热到 DBTT 以上且低于形成脆性相

的温度时，才能有效降低裂纹的形成[53-55]。除了预热温

度外，控制粉末的氧含量和工艺环境对减缓裂纹也起着

重要作用[56-58]。氧浓度的增加会导致材料的 DBTT 升高。

这是由于氧会导致材料内部形成较硬和较脆的氧化相，

这些氧化相不仅会成为裂纹的起始点，还会削弱材料的

晶界结合力，从而增加材料的脆性[59]。 
（3）高温服役性能与变形机理研究。当前的研究主

要集中在增材制造铌合金的室温力学性能，少数关于其

高温性能的研究表明，增材制造 C-103 和 Nb521 铌合金

的高温强度还有待提升，因此可通过调控合金成分、添

加陶瓷相等方式，实现其高温强度性能的提升。比如，

据报道，ZrN、HfN 等陶瓷相的引入，可进一步提高铌

合金的强度性能。另外，关于高温下强韧化机理的认识

还不够充分，还需要结合先进的测试表征手段（如原位

拉伸试验和透射电镜试验）与理论计算（如第一性原理

和分子动力学），进一步研究增材制造铌合金潜在的独特

强韧化行为，尤其是析出相与位错的交互作用机理、位

错在不同温度下的滑移机制等等还有待揭示。此外，关

于增材制造铌合金在高温下的蠕变、氧化、疲劳等服役

行为的认识[60]，对于其工程化应用至关重要，而当前受

限于试验条件匮乏、试验温度极端，几乎未曾有文献公

开报道其高温蠕变、疲劳行为，因此急需开发耐 1000℃
以上的高温蠕变、疲劳试验设备，进行面向极端服役条

件的性能研究，揭示其服役特性，为其工程化应用提供
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Abstract: Due to their low density, good room-temperature plasticity, and excellent high-temperature toughness, refractory niobium alloys have 

been used in hot-end components in the aerospace field. However, niobium alloys prepared by traditional casting methods are difficult to process 

parts with complex geometries, and met problems like long processing period, expensive price and high buy-to-fly ratio. The rapid development of 

additive manufacturing technology in recent years not only reduces the production period and cost, but also obtains superior mechanical properties, 

which brings new opportunities for the further application of niobium alloys. To this end, this paper reviews the current state-of-art research on 

additively manufactured niobium alloys, focusing on the laser and electron-beam additive manufacturing of two generations of typical niobium 

alloys, namely C-103 and Nb521, in particular with regard to the modulation of their mechanical properties and microstructure. In addition, 

common types of niobium alloys and additive manufacturing methods are briefly introduced. Finally, the future direction of additively 

manufactured niobium alloys and the problems that still need to be solved are proposed. By reviewing the field of additively manufactured 

niobium alloys, this paper provides a reference for the further application of niobium alloys in the aerospace field for hot-end components of 

complex structures. 

Key words: Niobium alloy, Additive manufacturing, Mechanical properties, Microstructure, Property modulation 


