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摘 要：增加铺粉厚度可以明显提高选区激光熔化（selective laser melting，SLM）技术制备Ti-6Al-4V的效率，但其成形质

量相比于常规层厚较差。退火热处理可以提高选区激光熔化制备钛合金试样的延展性，但其对大层厚成形钛合金的影响仍不

明确。本实验利用选区激光熔化技术制备大层厚Ti-6Al-4V，随后在700和950 ℃退火处理，研究退火处理对Ti-6Al-4V组织

性能的影响。研究表明，制备的大层厚钛合金在扫描速度600~800 mm/s时可以取得较好的成形质量。热处理后试样的微观

组织由针状马氏体逐渐变粗随后转变为板条状，在950 ℃热处理后试样的XRD衍射峰中观察到β峰，这会影响材料的压缩性

能。其中扫描速度为600 mm/s时制备的试样抗压强度为1593 MPa，最大断裂应变为15.1%；退火热处理后抗压强度降低到

1359 MPa，最大断裂应变提升到22.2%，断裂形式从脆性断裂转变为韧性-脆性断裂。

关键词：选区激光熔化；Ti-6Al-4V；大层厚；热处理；压缩性能

中图法分类号：TG146.23；TG166.5    文献标识码：A    文章编号：1002-185X（2025）05-1235-10

1　引 言

钛合金具备良好的比强度、抗腐蚀性、优异的断裂韧

性和抗疲劳性能诸多优点，因此广泛应用在航空航天领

域和生物医学领域[1–2]。选区激光熔化技术是增材制造

的一种制备方式，与计算机辅助设计相结合，并且通过逐

层熔化金属粉末和快速冷却特性直接成形金属的一种制

备方式，因此可以制备出接近全致密的试样[3]。Ti-6Al-4V

作为钛合金中的一种双相钛合金，其优异的性能使其广

泛的运用在增材制造工艺之中。

退火处理是提高钛合金综合性能的一种热处理手

段，因其改变Ti-6Al-4V的微观形貌导致延展性提高，残

余应力降低，但是强度也会随之改变[4–6]。目前热处理影

响钛合金的研究主要分为3类：温度、时间和冷却方式的

影响。Wang等[7]研究了 750、850、950 ℃下热处理 2 h随

后空冷对成形的影响，结果表明热处理温度对硬度和强

度均有显著的影响，并指出这是由于在热处理过程中氢

气和氧气通过缺陷进入试样导致。Ju等[8]探究了热处理

对力学性能的影响，由于热处理温度的不同导致Al和V

在 α/α'和 β中溶解度不同，因此Al和V在热处理后优异

的固溶强化导致拉伸性能出现差异。Tsai 等[9]通过

600 ℃热处理发现随着时间的增加，Ti-6Al-4V的XRD能

谱逐渐出现 β峰，并且试样的抗拉强度随着热处理时间

呈现出下降趋势，仅仅在 8 h时出现反常增加。Kusano

等[10]研究不同冷却方式下热处理对试样的影响，相同温

度下炉冷和空冷微观结构相似，但是空冷的抗拉强度高

于炉冷而延展率低于炉冷。

目前，选区激光熔化技术制备钛合金在显微组织，力

学性能和热处理等方面均取得了较大的进展[11]。增材制

造逐层制备的特性导致制备效率较低，提高铺粉厚度以

此提高制备效率也得到了广泛关注[12–14]，但是铺粉厚度

不能无限增加[15–16]。De Souza 等[12]研究了 45~75 µm 铺

粉厚度对增材制造 18Ni300的影响，研究发现随着铺粉

厚度的增加，成形试样的孔隙率逐渐增加，但可以通过调

节扫描速度以此减少孔隙率；Shi等[13]提出将铺粉厚度增

加到200 µm可以显著增加制备效率，但是试样的表面粗

糙度明显增大，对此可以采用重熔的方式提高表面质量；

Ma等[14]将 1Cr18Ni9Ti铺粉厚度提高到 150 µm发现，制

备试样的力学性能降低较小，但是制备效率却显著提高。

另一方面，Nguyen等[16]通过对比 20~50 µm铺粉厚度的

成形试样发现，50 µm试样密度下降接近 1%，孔隙明显
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增加。

基于此，当前对大层厚钛合金的成形研究较少，同

时，暂无系统研究热处理对大层厚Ti-6Al-4V的影响。因

此，本文研究了不同扫描速度对选区激光熔化制备大层

厚Ti-6Al-4V成形质量及力学性能的影响，并通过700和

950 ℃退火处理研究大层厚制备Ti-6Al-4V热处理后组

织以及性能的变化。

2　实 验

采用的Ti-6Al-4V粉末为气雾化粉末，其粉末粒径为

15~53 µm。 采 用 扫 描 电 子 显 微 镜（SEM，VEGA3，

TESACN，Czech Republic）对粉末形貌进行观察，如图 1

所示。从图中可以看出粉末普遍呈现圆球状，部分大粉

末颗粒表面附着小球。粉末这一形态有助于制备过程中

的流动性并且降低粉末黏附。Ti-6Al-4V粉末的化学成

分如表1所示。

实验采用EOS M290（GmbH 德国）设备对试样进行制

备：设备配备最高激光功率400 W，激光光斑直径100 µm，

扫描策略采用层间 90°旋转，如图 2所示；工艺参数设置

如表 2所示，其中组 6为组 1~5的对照组，验证铺粉厚度

过度增加的危害。基板是尺寸为 250 mm×250 mm 的

316L基板。制备过程中充入氩气作为保护气体以此保

持舱内含氧量低于 0.02%。制备完毕后，待试样冷却至

室温采用线切割设备（DK7735）将试样从基板上分离下

来，随后采用超声波清洗机（YB0102）去除粉末黏附，将试

样清洗干净。热处理采用一体式智能马弗炉（SX2-5-12A），

试样随炉升温到 700和 950 ℃并保温 2 h，随后随炉冷却

至室温取出试样。其中，制备效率定义为扫描速度、扫描

间距、铺粉厚度的乘积，如式（1）所示；能量密度定义为激

光功率和制备效率的比值，如式（2）所示。

η=vth （1）

E =
P
η

（2）

其中：η为制备效率（mm/s3）；v为扫描速度（mm/s）；t为铺

a

b

100 μm

50 μm

图1  Ti-6Al-4V粉末形貌

Fig.1  Morphologies of Ti-6Al-4V powder: (a) low magnification and 

(b) high magnification

表1  Ti-6Al-4V粉末化学成分

Table 1  Chemical composition of Ti-6Al-4V powder (wt%)

Al

5.9

V

3.92

Fe

0.022

O

0.14

Ti

Balance

a b

c

Sample

Substrate

Top surface

z

x

y

Sid surface

Group 6

Group 5

Group 4

Group 3

Group 2

Group 1

Next layer

图2  样品摆放示意图；扫描策略；成形样品

Fig.2  Sample placement diagram (a), scanning strategy (b), and 

samples prepared by SLM (c)

表2  SLM制备Ti-6Al-4V工艺参数

Table 2  Parameters of selective laser melting preparation process

Group

1

2

3

4

5

6

Power/W

300

300

300

300

300

300

Scanning 

speed/mm·s-1

500

600

700

800

850

500

Scanning 

spacing/mm

0.17

0.16

0.15

0.14

0.14

0.17

Thickness of 

powder/mm

0.08

0.08

0.08

0.08

0.08

0.16
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粉厚度（mm）；h为扫描间距（mm）；E为能量密度（J/mm3）；

P为激光功率（W）。

相对密度采用阿基米德排水法测量，如式（3）所示。

粗糙度采用白光干涉仪（BRUKER X200）测量，测量范围

为 1.6 mm×1.6 mm；金相试样首先进行研磨-抛光-腐蚀

（Kroll 溶液腐蚀），随后在光学显微镜（OM，ZEISS，

Axiocam）下进行观察；压缩设备采用微机控制电液伺服

万能实验机（SHT4035），压缩速率为 0.75 mm/min，压缩

试样尺寸为5 mm×10 mm×10 mm；能谱采用X射线衍射

（EMPYERAN）设备测试，其中靶材采用铜靶，扫描角度为

20°~70°；表面形貌、断口形貌采用扫描电子显微镜观察。

ρ =
m1

(m1 - m2 )ρ1

/ρ2 （3）

其中，m1为试样在空气中的质量；m2为试样在水中的质

量；ρ为钛合金的相对密度；ρ1为水的密度，ρ2为Ti-6Al-4V

理论密度（4.43 g/cm3）。

3　结果与讨论

3.1　物相分析

钛合金热处理前后的XRD图谱如图 3所示。波峰

主要出现在 35°、38°、41°、53°和 63°。Ti-6Al-4V合金包

含其两种类型的晶体结构：密排六方（hcp）结构（α/α'相）

和体心立方（bcc）结构（β相）。图 3a表明SLM制备的钛

合金主要由 α/α'相组成。由于 α和 α'具有相似的晶格结

构，并且都是hcp结构，因此两者的峰值在相同的相位角

产生[17]。随着热处理温度的增加，在 950 ℃时观察到微

小的β峰。这是由于950 ℃已经超过β相转变温度，但是

由于Al元素的存在，导致 β相占比依然很低[18]。另一方

面，图3b中峰宽表现出随着热处理温度的提高，α/α'衍射

峰宽度逐渐减小，并且逐渐出现向左偏移迹象，表明晶粒

尺寸逐渐增加。值得注意的是，在SLM和700 ℃热处理

中并未检测到β衍射峰的存在并不能说明成形试样中没

有 β相的存在，这是由于Ti-6Al-4V合金是典型的（α+β）

双向钛合金，室温下呈现两相，但是在制备过程中由于极

快的冷却速率导致大部分 β转变为 α'相，导致 β含量较

低，在衍射峰中强度较低，并不能捕捉到β衍射峰。

3.2　粗糙度和相对密度

图4为Ti-6Al-4V合金的相对密度，相比于常规所采

用的30 µm铺粉厚度，制备试样虽然相对密度有所下降，

但是仍然可以在组2~4取得相对良好的相对密度。这主

要是由于铺粉厚度的增加导致能量密度降低，粉末不能

完全熔化导致未熔化粉末和孔隙加多。在本文中，扫描

速度是影响能量密度的唯一因素，组6作为对照组，其铺

粉厚度进一步增加导致其顶面出现大量冶金孔隙同时侧

面表现出多组微裂纹，并且伴随着大量未熔化粉末夹杂，

这是导致其相对密度较低的主要原因，如图5所示。

选区激光熔化成形的试样表面粗糙度如表 3所示，

其中粗糙度随着激光能量密度的减小逐渐增加，从

6.732 μm增加到 24.653 μm。部分参考文献制备试样的

粗糙度如表 4所示。Qiu等[15]研究了不同铺粉厚度下的

平均粗糙度，20~40 µm铺粉厚度时粗糙度值为17~20 µm

范围；Pegues等[19]通过探讨疲劳试样顶面和底面的粗糙

101̄0 101̄1

101̄2 112̄0

图3  SLM制备Ti-6Al-4V在不同的后处理方式下的XRD图谱

Fig.3  XRD patterns of Ti-6Al-4V prepared by SLM under different post-processing methods (a) and locally enlarged image with a phase degree 

of 40°–42° (b)

图4  不同组别试样的相对密度

Fig.4  Relative density of samples of different groups
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度差异，发现顶面粗糙度普遍偏小且两者均小于20 µm；

Vayssette[20]则通过2D和3D两种不同的粗糙度测量方式

测量试样的成形表面粗糙度，其制备试样粗糙度在未经

后处理的情况下分别为12和15 µm。由于采用的测量方

法存在差异导致粗糙度值不同。但是基本都在 10~     

20 µm范围内波动，这也说明采用 80 µm层厚搭配恰当

的扫描速度（组1、2、3、4）和正常20~40 µm铺粉厚度的制

备试样粗糙度并未出现明显的恶化，将铺粉厚度提高到  

80 µm对粗糙度的影响较小。当铺粉厚度进一步提升至

160 µm以及扫描速度增加到850 mm/s时，表面粗糙度上

升。出现这种情况的主要原因是，在 160 µm层厚时，需

要较慢的扫描速度和较长的停留时间才能充分熔化较厚

的粉末层，容易造成工艺不稳定，导致扫描过程中出现球

化和飞溅。而850 mm/s的扫描速度过快，很多粉末无法

完全熔化，因此很难获得光滑的表面，并且由于累积效

应，表面粗糙度会继续恶化[13]。图 6显示了不同组别下

制备试样表面粉末附着情况，随着扫描速度的增加，表面

粉末尺寸逐渐增加，甚至在组 5、6时出现了大量的未熔

化粉末聚集，这对于表面粗糙度有明显的影响。另一方

面，对于表面质量较差的试样，可以采用表面重熔来改善

表面粗糙度较差的情况[13,21]。其中，组2和组4具备相对

较高的致密度，并且粗糙度值并未出现严重恶化现象。

3.3　制备效率

制备效率如式（1）所示，主要受到扫描速度、扫描间

距以及铺粉厚度的影响，本文改善制备效率的主要手段

则是通过改变铺粉厚度实现。其中，制备效率如表5[22-25]

所示。

从表 5中可以发现，提高铺粉厚度这一工艺参数可

以明显提高制备效率。并且对于组 2所采用的工艺参

数，其制备效率相比于其他参考文献中的制备效率得到

大约 3倍的提升。基于上述系列研究表明，在 80 µm铺

粉厚度下，组2、3、4可以获得成形质量良好的试样，满足

制备要求的同时提高制备效率。

3.4　微观形貌

选区激光熔化成形的Ti-6Al-4V微观组织如图 7所

示，主要有针状马氏体 α'和沿着构建方向生长的 β柱状

晶组成[26]。形成这一样貌的主要原因是：顶面针状 α'马

氏体是由于制备过程中快速冷却形成的 β转变而来[27]，

如图 7a~7c所示；侧面则是由于连续沉积和沿着构建方

向存在较大温度梯度，原始β相展现出外延生长的形貌，

具备较大的长宽比，并在其内部观察到细小的针状马氏

体 α'，与 β柱状晶呈现 45°的生长方向[28]，如图 7d~7e 所

示。此外，在图 7a中观察到纵横交错的轨迹，这正是由

于所采用扫描策略为90°层间旋转导致，并且随即观察到

轨迹宽度和扫描间距 170 µm所吻合。轨迹内的马氏体

虽然杂乱无章，但相互之间又呈现出近乎相互垂直的关

系，如图7b左侧和下侧所示。另一方面，图7d~7e展示了

组 1和组 2的侧面微观形貌，如上所述，两者均呈现出 β

柱状晶中析出针状α'马氏体，两者仅存在柱状晶尺寸上

的差异。另外，在试样上观察到较大的孔隙，这对于成形

试样致密度有显著影响。

a b

Unmelted
powder

Micro-crack

Micro-crack

Unmelted
powder

250 μm 500 μm

图5  组6制备试样的表面缺陷

Fig.5  Surface defects of sample prepared from group 6: (a) top surface and (b) side surface

表3  不同组别下试样的表面粗糙度

Table 3  Surface roughness of samples under different groups

Group

1

2

3

Roughness/µm

6.732

7.036

13.496

Group

4

5

6

Roughness/µm

13.776

22.752

24.653

表4  参考文献中表面粗糙度

Table 4  Surface roughness in references

Ref.

[15]

[19]

[19]

[20]

[20]

Test mode

Average roughness

Upper surface

Lower surface

3D

2D

Roughness/µm

17

11.85–14.71

13.24–23.07

12

18
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此外，如图8所示，对成形试样进行进一步放大研究

发现针状马氏体α'之间呈现相互 90°的位置取向并出现

分级结构，这和Liu等[29]所报道的一致。由于制备过程

中冷却速度较快以及复杂的热历史过程导致这一结构的

形成，控制冷却速率可以改变初生、二次、三次、四次马氏

体的尺寸，四种马氏体尺寸逐渐减小，这是与其在热循环

中的析出顺序有关。

热处理后的微观组织如图 9所示。700 ℃热处理前

后的微观结构相似，没有发生明显的变化。正是由于这

一性质，700 ℃被认为是低温热处理温度，常作为应力消

除温度[30]。在 700 ℃热处理后，试样表面仅出明显的组

织粗化，和原始SLM制备试样相比，β柱状晶边界显著增

宽，从之前的 198 µm增加到 218 µm，并且初生马氏体α'

尺寸也明显变深变粗，如图 9a~9b所示。此时的针状马

氏体 α'宽度约为 1 µm；纵横比范围为 25~45，如图 9c所

示，此外，图9c中依然观察到马氏体的多级析出，相比较

于未经过热处理的试样，其尺寸明显变粗。

值得注意的是，在950 ℃热处理后，试样微观结构发

生了明显变化，由最初的针状结构逐渐转变为板条状   

α+β结构，如图9d、9e、9f所示，这也证实了图3a中950 ℃

a b c

d e f

35.29 µm

44.99 µm

72.55 µm

119.59 µm Unmelted powder

Unmelted powder

35.29 µm

200 µm 200 µm 200 µm

200 µm 200 µm 200 µm

图6  不同组别成形试样表面形貌

Fig.6  Surface morphologies images of samples manufactured from different groups: (a) group 1, (b) group 2, (c) group 3, (d) group 4, (e) group 5, 

and (f) group 6

表5  本研究与部分参考文献的制备效率对比

Table 5  Comparison of preparation efficiency between this research and some references

Group or Ref.

1

2

3

4

5

6

[22]

[23]

[24]

[25]

Scanning speed/mm·s-1

500

600

700

800

850

500

1000

800

675

1000

Scanning spacing/mm

0.17

0.16

0.15

0.14

0.14

0.17

0.07

0.08

0.1

0.1

Thickness of powder/mm

0.08

0.08

0.08

0.08

0.08

0.16

0.03

0.04

0.03

0.03

Preparation efficiency/mm·s-3

6.8

7.68

8.4

8.96

9.52

13.6

2.1

2.56

2.03

3
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热处理后XRD图谱出现的微小 β峰。虽然温度的增加

导致 α相宽度增加（平均宽度约为 5.5 µm），但是纵横比

却逐渐减小（约8~11），如图9f所示。这可归因于板条状 

α+β的边界阻碍作用，导致晶粒生长受限；其次，相邻α板

条的不同生长方向阻止了晶界向板条α和β的轴上迁移，

这些导致了纵横比变化[31]。另外，经过 950 ℃热处理后

的试样其晶粒取向更加明显，图9d的顶面微观形貌可以

更加清晰的观察到马氏体之间呈现几乎垂直的关系，其

中黑色箭头代表水平生长的晶粒，黄色箭头代表垂直生

长的晶粒；9e为侧面的微观形貌，和原始制备试样以及

700 ℃热处理后的组织相似，马氏体和边界之间的夹角

接近45°。

热处理作为一种常用的后处理手段，通过升高温度

达到部分相的转变温度来改变热处理后试样的组织形

貌。由于SLM制备Ti-6Al-4V过程中独特的冷却速率，

成形样的微观结构并不会因为工艺参数的不同存在较大

的差异。因此，热处理后试样的微观形貌也不会有明显

的组织差异，最终成形的微观形貌只和热处理的温度、时

间以及冷却速率相关[7–10]。

微观结构的形成和变化可以通过图10来解释，不同

的冷却速率导致不同的微观形貌的成形。图10a中展示

了制备过程中的3个冷却阶段：第1阶段是熔池在高速冷

却速率下冷却，直至成形温度，随后保持在制备仓内温

度，由于此阶段下快速的冷却特性，形成 α′马氏体；第 2

aa bb cc

dd ee

100100 µm µm 100100 µm µm 100100 µm µm

100100 µm µm 100100 µm µm

Track width Track width 
164164 µm µm

Track width Track width 172172 µm µm

Prior-Prior-ββ  boundaryboundary
MartensiteMartensite  αα''  

MartensiteMartensite  αα''  

162162 µm µm

198198 µm µm

Prior-Prior-ββ  boundaryboundary

图7  SLM制备Ti-6Al-4V光学微观形貌

Fig.7  Optical microscopic morphologies of Ti-6Al-4V prepared by SLM:(a) top surface of group 1, (b) enlarged dashed box in Fig.7a, (c) top 

surface of group 2, (d) side surface of group 1, (e) side surface of group 2

aa bb cc dd

Secondary Secondary αα''

Primary Primary αα''

Tertiary Tertiary αα''

Quartic Quartic αα''

Secondary Secondary αα''

Primary Primary αα''

Tertiary Tertiary αα'' Quartic Quartic αα''

20 µm 10 µm 25 µm 10 µm

图8  组2 SEM形貌

Fig.8  SEM images of group 2: (a) top surface morphology, (b) enlarged square in Fig.8a, (c) side surface morphology, (d) enlarged square in           

           Fig.8c
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阶段是保持在制备仓内温度，并直到试样制备完成，在此

阶段，亚稳态的 α′马氏体转变为稳定的 α+β结构，此外，

由于制备仓内仍然存在较高的温度以及反复的激光熔

覆，这一复杂的重熔和热历史也将导致α′马氏体转变为

α+β结构；第3阶段为直到制备结束冷却至室温，此时并

不会发生组织转变[32–33]。图 10b展示了不同温度下钛合

金的组织转变，当制备温度降到β转变温度时，显微组织

完全由柱状β晶粒组成，由于此时的冷却速度过快，β→α′
的转变受到明显的抑制；随着温度降低到马氏体转变温

度时（Ms），β晶界处开始逐步析出 α′（初生马氏体 α），这

些α′马氏体沿轴向生长速率快于径向生长速率，形成了

如图7a、7b、7c所示的典型针状形貌；随着层与层的不断

沉积，加热温度再次高于β转变温度时，先前生成的α′马

氏体再次转变为β相，伴随着热循环的进行，当温度再次

降低到Ms温度下时，α′马氏体再次析出，此时，残留的 β

相在循环冷却中会形成另一种更细小的针状马氏体α′′

（二次马氏体α），同样的，α′′依然具备生长速率的不一致

性，导致其形貌表现为更加细小的针状马氏体[34–37]。

3.5　压缩性能

压缩实验中，所有试样均被压碎，并且断裂方式呈现

为与压缩轴呈 45°夹角，呈现典型的剪切断裂模式。在

SLM原始制备态下试样的屈服强度（σs）和极限抗压强度

（σu）最高，但是断裂应变（εmax）最小，如表6所示。相比较

于铸造钛合金的抗压强度1211 MPa，断裂应变24%这一

数据对比充分体现出SLM制备试样高强度低塑性的特

点。在高冷却速率下形成的hcp结构马氏体相具有内在

① ② ③

图10  不同冷却速度下Ti-6Al-4V组织相变及不同温度下Ti-6Al-4V组织转变

Fig.10  Ti-6Al-4V microstructure transformation at different cooling rates (a)[32] and different temperatures (b)[37]

aa bb cc

dd ee ff

100 μm 100 μm 20 μm

100 μm 100 μm 20 μm

Martensite Martensite αα''

218218 µm µm

Tertiary Tertiary αα''

Quartic Quartic αα''

Primary Primary αα''

Secondary Secondary αα''

BoundaryBoundary

44..44 µm µm

55..66 µm µm

66..44 µm µm

图9  不同热处理温度下组2试样不同位置的微观形貌

Fig.9  Microscopic morphologies of Ti-6Al-4V under different heat treatments: top surface (a), side surface (b) and SEM image of top surface (c) 

of group 2 heat treatment at 700 ℃; top surface (d),  side surface (e) and SEM image of top surface (f) of group 2 heat treatment at 950 ℃
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脆性，是钛合金具有高强度低延展性的原因[38]。对于退

火处理的试样，其力学性能的变化和微观结构的转变有

关，通过退火处理以后，所有试样的强度均有所下降，但

是韧性有不同程度的提升。其中组4通过700 ℃退火处

理，其断裂应变得到显著提升，增加 53%；而组 6 在

700 ℃退火处理后断裂应变仅提升24.1%。此外，继续增

加退火温度，组 2和组 5仅出现微小的提升甚至是负提

升，但是屈服强度和极限抗压强度进一步减小。其中，屈

服强度的降低与晶体结构相关[39]，随着退火温度的增加，

试样中体心立方结构的β相逐渐增加，如图3a中所示，由

于体心立方金属的屈服现象显著，造成退火处理后试样

屈服强度降低。其次SLM试样主要由针状马氏体组成，

虽然具有高强度但是与退火后形成的α+β结构相比，针

状马氏体是高度各向异性的，并且不能均匀地适应应变，

导致断裂应变下降[4]。Liu等[38]指出由于强度取决于组

织的精细程度，而β相则和钛合金的延展性相关，因此热

处理后的试样强度降低，但是延展性有所提升[8]。

压缩断口形貌如图 11所示，大部分区域较为平坦，

仅部分断口出现韧窝。图11d是对图11a中韧窝的放大，

观察到断裂表面的韧窝小而浅。图11b和11c展现了组2

经过热处理后的断裂表面，在形貌上并没存在差异，但是

热处理后的试样韧窝群落明显增多，几乎和解理面相互

交错分布于试样断口。此外，在图11e和11f对韧窝放大

图可以看出，韧窝尺寸和深度都有所增加，这表明热处理

对压缩断裂塑性有积极的改善作用。目前，普遍认为韧

窝的存在区域表现为韧性断裂形式，而光滑区域表现为

表6  不同组别下的压缩性能

Table 6  Compression performance of different groups

Group

1

1+700 ℃

1+950 ℃

2

2+700 ℃

2+950 ℃

3

3+700 ℃

3+950 ℃

4

4+700 ℃

4+950 ℃

5

5+700 ℃

5+950 ℃

6

6+700 ℃

6+950 ℃

σs/MPa

1286

1245

719

1200

1019

848

1129

763

744

1182

939

769

1018

858

807

997

707

660

σu/MPa

1605

1476

1379

1593

1456

1359

1450

1283

1204

1462

1323

1262

1428

1256

1196

1334

1051

983

εmax/%

12.7

16.8

18.7

15.1

22.1

22.2

14.7

20.9

22.4

13.2

20.2

22.4

15.1

21.3

20.8

14.1

17.5

19.5

aa bb cc

dd ee ff

DimplesDimples

DimplesDimples DimplesDimples

Quasicleavage surfaceQuasicleavage surface
Quasicleavage surfaceQuasicleavage surface

Quasicleavage surfaceQuasicleavage surface

500 μm 500 μm 500 μm

100 μm 100 μm 100 μm

图11  组2试样热处理前后压缩断裂表面形貌

Fig.11  Compression fracture morphologies of the group 2: (a) as-prepared SLM surface; (b) 700 ℃ annealed surface, (c) 950 ℃ annealed 

surface, (d) enlarged dimples in Fig.11a; (e) enlarged dimples in Fig.11b; (f) enlarged dimples in Fig.11c

•• 1242



第 5 期 姚碧波等：热处理对选区激光熔化成形大层厚Ti-6Al-4V钛合金的影响

脆性断裂形式[8,28]，因此试样在热处理前主要以脆性断裂

为主，而在热处理后转变为韧性-脆性断裂模式。

不同断口形貌缺陷如图12所示，在不同的扫描速度

下，断口呈现出的缺陷也各不相同。在扫描速度较慢的

12a中，由于能量较高，足以熔化大部分粉末颗粒，因此

断口表现为小气孔缺陷；但是当扫描速度增加，断裂面逐

渐出现未熔化粉末和裂缝缺陷，如图 12b、12c所示。缺

陷的存在降低了材料的强度。此外，由于压缩过程中的

应力集中，裂纹往往在缺陷部位起源并且迅速在试样中

蔓延传播导致失效[40]。能量不足引起的缺陷在力学性能

上的影响远大于能量密度过多引起的缺陷，此外，能量密

度低引起的未熔化缺陷对致密度有利，而对强度有

害[7,41]。正是由于上述原因，制备试样孔隙率在 1%左右

时，孔隙对力学性能并无太大影响[41]，这也侧面证明了高

能量密度下的组 1、2拥有较高的强度，而致密度较高的

组4强度不大。

4　结 论

1）制备试样在采用80 µm铺粉厚度下依然可以制备

出致密度良好的试样，并且此时拥有较快的制备效率。

当铺粉厚度进一步增加，显著影响致密度，并且存在大量

缺陷。制备试样的粗糙度随着扫描速度的增加从    

6.732 µm增加到24.653 µm。

2）SLM制备Ti-6Al-4V主要由α/α'相组成，随着热处

理温度从 700 ℃增大到 950 ℃，β相占比逐渐增多，并在

XRD图谱中发现β衍射峰。

3）Ti-6Al-4V的压缩强度和致密度并未呈现正相关，

低能量密度下的未熔合缺陷以及裂纹比高能量密度下的

气孔缺陷对压缩性能影响更大。600 mm/s扫描速度具

有最佳的综合压缩性能，热处理后试样强度均有所下降

但是断裂应变得到提高。退火处理后试样由脆性断裂机

制转变为韧性-脆性断裂机制，并且随着热处理温度的提

高，断裂韧性增加。
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Effect of Heat Treatment on Selective Laser Melting Formed Ti-6Al-4V Titanium Alloy 

with High Layer Thickness

Yao Bibo1, Peng Yuyang1, Li Zhenhua2, Liu Meihong1, Li Hai1, Wang Cong1

(1.  Faculty of Mechanical and Electrical Engineering, Kunming University of Science and Technology, Kunming 650500, China)

(2.  School of Materials Science and Engineering, Kunming University of Science and Technology, Kunming 650093, China)

Abstract: Increasing the layer thickness can significantly improve the preparation efficiency of selecting laser melting formed Ti-6Al-4V. 

However, it leads to lower forming quality in comparison to the alloy with low layer thickness. Annealing heat treatment can improve the ductility 

of titanium alloy prepared by selective laser melting, but the effect of annealing heat treatment on the sample with high layer thickness is not clear. 

In this research, the Ti-6Al-4V with high layer thickness was fabricated by selective laser melting. The 700 and 950 ℃ were set as annealing heat 

treatment temperatures, and the effects of heat treatment on the microstructure and properties of Ti-6Al-4V were investigated. The results reveal 

that the preparation of samples can achieve good forming quality when the scanning speed ranges from 600 mm/s to 800 mm/s. After annealing at 

700 and 950 ℃, the microstructure of the samples transforms from acicular martensite to lath martensite. The β phase can be observed after heat 

treatment at 950 ℃ . The changes in compression performance are influenced by the microstructure. The ultimate compressive strength of the 

prepared sample with a scanning speed of 600 mm/s is 1593 MPa, and the maximum fracture strain is 15.1%. After annealing heat treatment, the 

ultimate compressive strength decreases to 1359 MPa and the maximum fracture strain increases to 22.2%. The fracture mode changes from brittle 

fracture to ductile-brittle fracture.
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