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摘  要：选区激光熔化作为一种先进的数字化增材制造技术，广泛应用于高温合金制备研究中。介绍了选区激光熔化高

温合金的微观组织基础上，梳理选区激光熔化过程中的气孔种类及特征，回顾了裂纹种类及开裂倾向性模型的发展过程，

综述数值模拟技术在选区激光熔化高温合金性能优化的应用，并对增材制造高温合金的研究和发展进行了展望。 
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镍基高温合金作为航空发动机、燃气轮机的核心

材料，一直以来都是各国技术附加值 高、技术保密

性 强、垄断 严重的材料之一，更是衡量其科技核

心竞争力的重要体现。我国高温合金的研发经历了长

时间的追赶期后，已经取得显著成果。涡扇系列大涵

道比发动机的研制成功，以及歼-20、运-20 为代表的

一系列新型军事装备的列装证明了我国在高温合金的

研发正在逐步摆脱欧美国家的技术垄断。然而，与传

统高温合金研发强国相比，我国高温合金的设计、加

工仍然存在基础数据薄弱、使用寿命较短、运维成本

较高等不足。 

自 20 世纪以来，镍基高温合金经历了从 初的多

晶、柱状晶再到单晶不断演变，合金元素的种类和含

量也随之复杂化：铼（Re）、钌（Ru）等重元素的引

入大幅提升了高温合金的综合力学性能的同时，也大

幅提高了合金密度。为此，有人提出降低 Cr 含量实现

减重，但又会恶化高温抗氧化性能[1]。开发兼具高强

度和抗高温氧化性的镍基高温合金需要同时从合金设

计和加工角度入手。目前制备高温合金的锻造、铸造

和粉末冶金等传统制备工艺已经很难满足工业生产对

镍基高温合金部件的要求。因此，亟需一种新的制备

技术来突破镍基高温合金目前面临的瓶颈。 

增材制造（additive manufacturing，AM）是一种

先进的数字化制造技术，通过对金属粉末逐层熔化和

凝固，直接获得近净成形的金属构件。增材制造利用

计算机建模，整个过程不需要模具和原胚，不仅增加

了设计自由度，还提高了制造程序的灵活性和尺寸的

精准度[2-3]，突破了传统高温合金制造工序复杂、工艺

周期长、复杂构件制备受限和制造成本高等瓶颈。因

此，将增材制造技术应用于高温合金复杂构件制造，

无疑极大地促进了航空航天技术的发展[4–6]。增材制造

主要分为激光熔覆沉积（ laser melting deposition，

LMD）和选区激光熔化（selective laser melting，SLM）

技术，其工作原理如图 1 所示[7–8]。其中，激光熔覆沉

积利用激光作为高能量源，该过程保持激光束与粉末

或金属丝同轴输送，粉末或金属丝被提前熔化并沉积

到激光预设的焦点上，可视该过程为熔焊过程。因此，

该制备技术属于快速凝固过程，存在高残余应力、焊

合不充分等缺点。选区激光熔化与激光熔覆沉积技术

大的不同在于粉末运输方式：其利用激光或高能电

子束作为光源，对预先铺覆好的金属粉末进行选择性

区域熔化[9-11]。与激光熔覆沉积技术相比，选区激光

熔化可大幅降低块体缺陷，因此更适用于形状复杂、

综合性能要求更高的金属构件。 

尽管增材制造在近些年取得了一些进展，但其研

究对象多为铝合金、不锈钢、多元合金等非高温合金

体系[12-14]，特别对于镍基高温合金的研究仍未形成完

整体系。增材制造镍基高温合金 主要的技术难题在

于其组织结构特征与传统方法制造的合金截然不同，

且易形成气孔和裂纹等缺陷，尤其是当析出相体积  

分数超过 70%时，增材制造的样品几乎无法避免裂纹

出现。 
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图 1  增材制造技术示意图 

Fig.1  Schematic diagrams of additive manufacturing: (a) laser 

melting deposition (LMD)[7] and (b) selective laser melting 

(SLM)[8] 

 

本文系统总结了迄今为止有关增材制造镍基高温

合金的微观组织和缺陷特征方面的研究工作，详细梳

理了增材制造过程中的气孔、裂纹种类及开裂倾向性

模型的发展过程，总结了数值模拟等计算机辅助设计

技术在增材制造镍基高温合金性能优化方面的应用，

并对增材制造技术在镍基高温合金领域的发展趋势进

行了展望。 

1  选区激光熔化镍基高温合金微观组织

特征 

1.1  晶粒形态 

选区激光熔化的逐层制备工艺特点决定了其特殊

的温度场：冷却速率随沉积层高度增加而逐渐降低（图

2a）[15]。高能激光束打到材料几十微米的微区，并以

一定的速度移动，使熔体具备非常高的温度梯度（G≥ 

107 K/cm）和冷却速率（V≥104 K/s）[16-17]。构件底

层因与基板直接接触而获得高的冷却速率和热梯度[18]，

形成细小的微观组织。随着沉积层厚度增加，构件内

部热场不断发生变化，基板与熔体温差缩小，熔体内

温度梯度下降，此时的组织较底层更粗大。随着温度

梯度进一步减小，顶层获得 粗大的显微组织。因此，

沉积方向上微观组织呈现非均匀性，顶端组织的晶粒

尺寸普遍比底端组织更粗大（图 2b，2c）。Wang 等[19]

采用“岛状”扫描策略，通过降低局部热输入实现构

件底端更窄的柱状晶宽度，显著提高了 IN718 合金沿

沉积方向的力学性能均匀性。Chauvet 等人[20]在具有 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  选区激光熔化制备构件从底层到顶层变化示意图 

Fig.2  Schematic diagrams of the microstructure evolution of 

additive manufacturing component from the bottom to the 

top: (a) change of cooling rate alongside the Z axis; (b) mic- 

rostructure change from the bottom side to top side;    

(c) variation of the grain size[15] 

 

较差可打印性 Ni-Co-Cr-Mo-Al-Ti-B 镍基高温合金中

研究发现，底层组织柱状晶宽度仅为 30 μm，顶层柱

状晶宽度则增加到 150 μm。而这种组织的不均匀性的

决定因素是：凝固温度梯度（G）、固液界面生长速率

（R）。其中，G×R（即冷却速率）决定了凝固组织的

尺寸，G×R 乘积值越大，晶粒尺寸越细小[21]。因此，

通过控制环境温度和工艺参数，改变热场分布，就可

以实现组织尺度调控。该理论同样适用于激光熔覆沉

积技术，Gäumann[22]利用激光金属外延成形技术，通

过激光熔覆沉积技术构建温度场与组织间对应关系，

获得更为细小的顶端组织。 
在热场的作用下，微观晶粒形貌从底部到顶端也

明显不同。典型的晶粒形貌特征如图 3a 所示[23]：鱼

鳞状是激光尖端连续移动后形成的半环形熔池轮廓。

每个熔池作为一个重复单元，由靠近熔合线附近的等轴

细晶和远离熔合线的柱状晶组成，该特征与选区激光

熔化制造独特的逐层凝固直接相关。然而，这种典型

微观形貌分布并不是唯一的，而是由 G/R 的数值决定

（图 3b）[16]：当增大过冷度，则 G/R 比值降低，凝固

组织的形貌依次呈现出平面晶、胞状晶、包状树枝晶

和等轴晶[24]。Wang 等人[25]研究了激光熔覆沉积制备

镍基高温合金 K648 的微观组织结构，底部和中部由

外延生长的柱状枝晶及顶部的等轴晶组成（图 3c）[26]。 
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图 3  选区激光熔化微观组织形貌 

Fig.3  Schematic diagrams of additive manufacturing microstructure: (a) a typical microstructure prepared by additive manufacturing[23]; 

(b) effect of growth rate and temperature on the morphology[16]; (c) non-typical epitaxial and columnar grains[26]; (d) single crystal 

microstructure[27] 

 

这种非典型特征是由于上层温度梯度较低，G/R 值较

小，引发柱状晶向等轴晶转变。Zhou 等人[26]在单晶镍

基高温合金 CSU-B1 中同样获得由柱状晶向等轴晶转

变的组织。Liu 等人[27]在第二代镍基单晶高温合金中，

通过调控工艺参数获得良好的单晶组织（图 3d），随

沉积层高度增加，外延柱状枝晶的一/二次枝晶臂间距

先迅速增大， 终达到平衡态。可见，无论是选区激

光熔化还是激光熔覆沉积技术，构件的微观组织具有

显著的工艺依赖性。选区激光熔化技术目前已经应用

于高温合金叶片损伤的修复中。通过改变工艺对微观

组织调控不仅可以满足目标性能要求，还可以作为一

项修复技术，实现高温合金部件延寿。Gäumann 等人

通过构建柱状晶-等轴晶转变模型，拓展了单晶修复技

术的工艺窗口[22]。 

1.2 析出相 

高温合金是典型的多组元复杂体系，其基体是由

Ni 原子和占据晶格节点的其它原子形成的具有无序

奥氏体 fcc结构的 γ相。高温合金析出相包括大量的 γ′、

γ′′亚稳相、碳化物、硼化物和脆性 TCP 相等（图     

4a）[28]。γ′析出相具有 L12 结构并以有序立方形态析出

（图 4b，4c）[29]，即 Ni3X 相（X= Al、Ti、Ta），合金

元素 Al、Ti 或 Ta 占据 fcc 立方晶胞的顶点，Ni 原子

占据 fcc 面心位置。γ′′亚稳相具有 DO22 结构 (Ni3Nb)，

在 IN718、IN625、Rene220 合金中较常见；γ′′相在

650 ℃以上易转变为稳定相，削弱了第二相的强化作

用；因此，时效处理温度要尽量低于 650 ℃相转变温

度[30]。碳化物包括一次碳化物（MC 型：HfC、TaC、

NbC、TiC）和二次碳化物（MC6、M23C6 型）；主要分

布于晶界，也有少量不规则碳化物在晶内析出（图 4d，

4e）[31‒32]；一次碳化物升温后由 MC 型转变为 M6C

（815~980 ℃）或 M23C6（760~980 ℃），弥散分布   

在晶界的高温析出碳化物可有效钉扎位错，进而强  

化晶界并提升高温合金的热机械性能。硼化物在晶  

界析出后可以强化晶界，但强化作用受含量限制。 

Zhao 等人 [33]对含硼的镍基高温合金 U720Li 研究   

发现，随硼含量增多，破坏了共晶组织连续性，增加

热裂纹开裂倾向。拓扑结构相（TCP）包括六方 Laves 

(Ni, Fe, Cr)2(Nb, Mo, Ti)和正交 δ Ni3(Nb, Ti)相，通常

尺寸较粗大并在晶界处析出（图 4e）[32]；当合金中难

熔的固溶合金元素 Cr、Mo、W 和 Re 等增多，基体 γ

相极不稳定，易造成脆性 TCP 相的析出，严重影响高

温合金的力学性能[34]。 

选区激光熔化过程中获得的相对于预测合金力学

性能十分重要[35]。特别是 γ'相，是镍基高温合金中

重要的强化析出相。从图 4b，4c 可看出，析出相 γ′

在基体中的占比高达 50%以上，其形貌和尺寸在裂纹 
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图 4  选区激光熔化高温合金常见析出相形貌 

Fig.4  Typical precipitated phase in additive manufacturing superalloy: (a) schematic diagram of typical precipitated phases and their 

position[23]; (b, c) microstructure of γ matrix and γ' precipitates[29]; (d) precipitated carbides in the matrix[31]; (e) carbides and δ 

phase precipitated at grain boundary[32] 

 

的形成中起着至关重要的作用。通常认为：选区激光

熔化过程中析出相的形成与合金成分和快速凝固过程

紧密相关。选区激光熔化采用的光源是能量较高的激

光束，一方面，较高的冷却速率难以满足元素扩散形

核所需的必要时间条件；另一方面，若合金 γ'相形成

元素 Al/Ti/Ta 含量较低，低元素过饱和度导致驱动力

不足，不满足 γ'相形核的能量条件，造成形核生长的

动力学缓慢。因此，大多数镍基高温合金选区激光熔

化制备过程中很难观察到 γ'析出相，例如 Tian[36]和

Abdul[37]在 IN718 和 IN939 高温合金选区激光熔化中

均未发现 γ'和 γ''析出相。然而，对于 Al/Ti/Ta 含量较

高的沉淀强化型 CM247LC 高温合金的制备中发现了

γ'相的析出，造成应力集中并导致裂纹开裂，这一缺

点一直制约该类合金在增材制造中的应用。Divya[38]

和 Wang[39]利用高分辨透射电镜在选区激光熔化制备

CM247LC 合金中观察到分别位于柱状晶内的 γ'相和

柱状晶间的共晶 γ'相，直径分别约为 10 和 50 nm，尺

寸呈双峰特征分布。该现象的解释为：柱状晶间存在

大量塞积的位错为 γ'相形核提供能量条件；柱状晶间

是 γ'相形成元素 Al/Ti/Ta 易偏聚区，具有较大元素过

饱和度，为 γ'相形核提供了充足的物质条件；较高冷

却速率使合金获得较大过冷度，进而获得较大驱动 

力。可见，柱状晶间处在热力学上已经满足 γ'相形核

的能量条件，而大量的位错缠结又为元素的扩散提供

了便利通道，生长动力学过程被加速，进而易于 γ'相

形核和长大。相反，柱状晶内的 γ'相析出长大的热力

学和动力学上都不占优势而出现延迟形核生长现象，

终获得了典型的 γ'相的双峰尺寸分布。然而，Otto

等人[40]对于 Al/Ti/Ta 含量较低的固溶强化型高温合金

Haynes282 研究发现，基板未预热处理的 Haynes282

合金也可以生成平均尺寸约为 26 nm 的球形 γ′相。而

基板经预热处理后，显著改变了热场进而改变了冷却

速率，成功地抑制了 γ′相的析出，为创造无裂纹高温

合金提供了可能。可见，对于选区激光熔化制备高温

合金中能否出现 γ'析出相取决于冷却速率和动力学析

出速率两者的平衡。 

传统材料制备中起重要作用的工艺参数，在选区

激光熔化中，却很难改变快速凝固等固有制备特征，

对晶内 γ′析出相的影响较小[41]，但对晶间共晶组织中

的 γ′相的影响较大。Tian 等人[36]利用脉冲选区激光熔

化在 IN718 合金凝固过程中发现，脉冲加热改变了能

量的分布，共晶连续性被破坏，抑制了共晶的 γ′相而

由离散 Laves 相和少量 NbC 相组成。Liang 等人[42]研

究了工艺参数扫描速率和光源半径对凝固路径的影

响，发现冷却速率极低时，发生包晶转变， 终得到

γ +γ′+共晶组织（γ+γ′）；相反，冷却速率升高，包晶转

变被抑制，无法生成低熔点共晶组织。可见，改变工

艺参数可以影响凝固顺序，进而对晶间共晶的种类和

含量进行控制和优化。除 γ'析出相外，γ''析出相因其

同样具有析出动力学缓慢特性很难被析出，且析出相

γ''不会显著降低合金的可打印性能，具备较低的开裂

倾向性，相比析出相 γ'关注度较低。 

另外，元素种类直接决定凝固过程的溶质分配现

象，进而改变析出相的种类和特征。受元素偏析倾向

差异的影响，分配系数小于 1 的元素大多在液体中富

集，而大于 1 的元素更倾向在固态中偏聚， 终造成

枝晶偏析。晶界处成为大量低熔点化合物和共晶组织

的形成区，也是裂纹优先形成的源头。Griffiths 等人[43]
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研究发现，溶质元素的偏聚程度与分配系数呈正线性

相关：C 的分配系数为 0.2，相比于 Ta（0.7）和 Ti（0.7）

在液相中富集的驱动力更大，故认为碳化物先于强化

相 γ′析出。Zhao 等人[44]研究发现，沉淀强化型高温合

金 U720Li 中加入晶界强化元素硼增加枝晶间共晶组

织（γ+γ′）含量，并破坏其析出的连续性。可见，通

过优化合金元素，是调控析出相种类、含量、形貌的

主要方法。目前致力于生产高强无裂纹的专用增材制

造合金的研发已经成为研究热点。 

2  选区激光熔化镍基高温合金的冶金 

缺陷 

2.1  气孔 

气孔是选区激光熔化过程中常见的体缺陷，形  

状不规则、尺寸较大的气孔是裂纹优先萌生区，是造

成构件过早断裂失效的缺陷之一。根据气孔形貌特征

将其分为锁孔和未充分融合气孔（图 5a）[45]。锁孔   

一般呈球形，又被称为球形气孔，易产生于熔池内  

部。锁孔的主要来源：粉末颗粒中预置的气孔缺陷（图

5b）[46]、熔池表面卷入气体和松散球形粉末间的气体。

这些气体随着粉末颗粒的熔化被困于熔池内，在凝固

过程中无法溢出。其中，气体的卷入是造成镍基高温

合金中锁孔缺陷的主要原因。高温合金元素种类多，

元素之间熔点差距大，较大的激光功率造成强烈的金

属蒸发现象。熔池表面在反冲蒸汽压力作用下加速波

动，使气体排出液面时发生飞溅，诱发锁孔的产生。 

未充分融合气孔多数呈月牙等不规则形状（图

5a），又叫非球形气孔，易于在熔合线附近形成[47-48]。

目前，对非球形气孔的形成原因较为明确：粉末或沉

积层间的不充分熔合（图 5c）[49]。通过提高激光或电

子束能量密度可以将粉末完全熔化，抑制这类气孔缺

陷的形成[50-51]。然而，过大的能量密度输入又会导致

熔池温度过高，反而促进锁孔形成。可见，气孔率与

激光功率、扫描速度等加工参数之间存在一定关系，

Oliveira 等人[52]研究了选区激光熔化过程工艺参数的

影响，给出了过程参数与气孔类别的关系，如图 5d[52]。

由图可见，光源移动速率过低是产生锁孔的主要原因，

而光源能量密度过低则会导致不充分熔合。Wang[53]

和 Tang[54]同样研究了过程参数对气孔的影响，也得出

了类似规律。Rickenbacher 等人[55]提出，通过工艺参

数的调控，气孔率可以显著降低到 0.5%以下。另外，

除了光源能量密度和移动速率外，粉末颗粒流动性以

及保护气氛浓度同样对构件的性能有显著的影响。

Chu 等人[51]研究了选区激光熔化过程中，粉末性能对

气孔形成的影响，发现粉末颗粒较差的流动性会造成

粉末聚集成团，导致气孔的大量形成。Attallah 等人[56]

在研究中提出，惰性气体保护不充分造成氧化物形成

是导致气孔和构件表面粗糙的另一个原因。通过外部 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  选区激光熔化气孔缺陷示意图 

Fig.5  Schematic diagrams of porosity defects formed during additive manufacturing: (a) keyhole pores and lack-of-fusion pores[45];   

(b) the preset pores in the powder[46]; (c) pores formed due to inadequate fusion[49]; (d) influence of process parameters on the 

morphology evolution of pores[52] 
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工艺参数的有效调控和优化，进而抑制气孔产生，是

实现超低孔隙率的高致密构件的关键。 

2.2  裂纹 

裂纹是选区激光熔化镍基高温合金制备中更普

遍、更具破坏性的缺陷[57]。Prager 和 Shira[58]首次给出

了沉淀强化型镍基高温合金可焊性与 Al 和 Ti 含量的

关系。从图 6a 中可以看出，随着 γ'相形成元素 Al 和

Ti 的增多，合金具有更大的裂纹形成倾向[59]。然而，

新第四 /五代镍基高温合金中 Al 含量已经达到

12at%以上（图 6b）[60]，此时裂纹已经是制约增材制

造高温合金的 大障碍，严重制约该技术的进一步推

广和应用。 

基于目前研究，根据形成阶段和微观特征的不同，

将裂纹分为两大类。在制造过程中产生的裂纹叫热裂

纹（hot cracking，HC），包括凝固裂纹（solidification 

cracking，SC）和液化裂纹（liquation cracking，LC）。

后 处 理 过 程 中 产 生 的 裂 纹 包 括 应 变 时 效 裂 纹

（strain-age cracking，SAC）和延性失塑裂纹（ductility 

dip cracking，DDC）。由于应变时效裂纹和延性失塑

裂纹 2 种裂纹在显微形貌上很难区分，因此很多研究

者将这 2 种裂纹归为一类，并命名为固态裂纹

（solid-state cracking，SSC）。 

2.2.1  凝固裂纹 

凝固裂纹萌生于凝固过程中的熔池内，扩展后尺

寸较大，甚至贯穿几个熔池。这种类型的裂纹其形貌

特征显著，具有易识别的大开裂间隙、不规则且无对

称性的裂纹边界、可见纳米碳化物颗粒等显著特征[61]

（图 7a，7b）。其形成过程主要由选区激光熔化的凝

固特点导致：一方面，凝固后期的糊状区存在被相互

穿插的枝晶干封锁的腔体，导致液态金属无法及时填

补，进而产生孔隙；另一方面，微量元素在晶界和枝

晶间富集并生成化合物（如碳化物），加剧阻碍液态金

属的流动，使其流动性进一步下降。二者共同作用，

造成液态金属的补缩能力严重受限[14]。若此时热应力

和凝固应力足够大，则诱发裂纹萌生，并在残余应力

的持续作用下不断扩展， 终形成凝固裂纹[62]。选区

激光熔化中的凝固裂纹不仅与碳化物/硼化物等晶界

析出相和共晶组织密切相关，晶界角度等晶粒形貌特

征也会成为凝固裂纹开裂的影响因素[20]。 

2.2.2  液化裂纹 

液化裂纹往往产生于热影响区的晶界处，受低熔

点组织和晶界偏聚化合物影响较大。交替层状分布的

低熔点共晶组织和难熔 MC 碳化物都是裂纹萌生的潜

在区域（图 7c，7d）[63]。该裂纹尺寸较小， 多贯穿

几个晶粒。液化裂纹的产生同一般裂纹相同，包括裂

纹的萌生和扩展。对于液化裂纹的萌生，普遍认为：

晶界偏析元素在凝固过程中不断向枝晶间/晶界偏聚，

导致枝晶间/晶界处成分显著偏离母合金，合金凝固温

度不断降低， 终成为低温液膜形成的位置。受选区

激光熔化热循环工艺的影响，热影响区内局部晶间/

晶界首先达到熔点而重熔成液态膜，并在频繁的热循

环和残余应力作用下导致裂纹萌生。液化裂纹的扩展

则是由于裂纹尖端不能承受凝固应力和热应力的双重

效应，沿着液膜路径发生开裂， 终止于力学性能更

好的等轴晶区或者直至构件断裂。区分液化裂纹与凝

固裂纹的关键是裂纹形成位置和时间不同：凝固裂纹

是在液态金属凝固过程中形成，而液化裂纹的形成是

在受热循环影响的热影响区内，凝固裂纹优先液膜裂

纹形成。凝固裂纹潜伏区在受热循环作用下也可能成

为液化裂纹萌生的源头。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  沉淀强化镍基高温合金的可焊性与 Al 和 Ti 含量关系；1-5 代高温合金的 Al 和 Cr 含量添加趋势 

Fig.6  Influence of Al and Ti content on weldability in precipitation-hardened Ni-based superalloy[59] (a); variation of elemental Al and Cr 

content in 1-5 generation superalloys[60] (b) 
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图 7  选区激光熔化热裂纹微观形貌特征示意图 

Fig.7  Examples of the microstructure of thermal cracking in additive manufacturing: (a, b) solidification cracking[61]; (c, d) liquation 

cracking[63] 

 

Liu 等人[64]从几何学角度出发，给出了柱状枝晶

凝固过程中的几何形态特征（图 8）。从图 8a 可以看

出，A 区与液态金属充分接触，二次枝晶根部容易填

充，凝固过程稳定并持续，不易开裂。C 区已经形成

尺寸较小的孤立液滴，周围包裹的粗大固态枝晶臂承

担主要受力，稳定且不易开裂。B 区受到二次枝晶臂

的阻碍作用流动性较差，不利于及时补缩。同时，欠

发达的枝晶臂搭接不牢，连续液膜的存在使其保持能

量 低，进而稳定存在。此外，裂纹处发现富 Mo、

Cr 的析出相，在液膜处钉轧并阻碍液体流动，进一步

加速液膜形成，如图 8b 所示。Chen 等[65-66]在 IN718

合金中观察到液化裂纹在靠近熔合线的薄弱区萌生，

并沿枝晶间隙传播。遏制液膜的产生是抑制液化裂纹

形成的前提条件，缩短凝固温度区间是抑制液膜形成

的方法之一。Eskin 等人[13]提出，晶界的二面角越大，

越不容易形成液膜。Zhang 等人[67]在合金 IN738 研究

中发现，降低能量输入可以改变应力状态，有效抑制

液化裂纹。可见，减缓应力集中程度以降低液化裂纹

开裂的驱动力是抑制裂纹扩展的关键。 

2.2.3  时效裂纹 

应变时效裂纹的形成与强化相析出和残余应力有

关，其既可以在选区激光熔化制备过程中形成，也可

以在后续热处理过程出现[68]。当 γ′相析出产生的应力

以及基体中的残余应力耦合作用时，构件延展性下降。

当局部应力值达到材料延性极限时，固态沉积层中裂

纹萌生或已有裂纹进一步扩展，其形貌如图 9a，9b。 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  柱状枝晶凝固后期几何形态特征图 

Fig.8  Schematic diagrams of the columnar dendrites during the late stage solidification: (a) overall view of the solidification dendrite;  

(b) particles enriched with Cr and Mo being formed inside the hot cracking[64] 
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图 9  选区激光熔化固态裂纹微观形貌特征 

Fig.9  Examples of the microstructure of solid cracking in additive manufacturing: (a, b) strain-age cracking; (c, d) ductility dip 

cracking[71] 

 

Kazempour-Liasi等人[69]对镍基高温合金 IN939中应变

时效裂纹的形成机制进行研究，发现随着析出相进一

步粗化，在硬度略微降低的前提下，应变时效裂纹被

有效抑制。Caron 等人[70]给出了析出动力学与裂纹关

系的曲线，析出速率较大造成应力快速集中，提高了

裂纹产生的倾向性。可见，应变时效裂纹的产生与析

出相尺寸和沉淀速率等因素密切相关。因此，高 γ′相

体积分数的强化型高温合金具有更大的裂纹形成倾

向，使沉淀强化型高温合金的增材制造面临着更大的

困难和挑战。 

2.2.4  延性失塑裂纹 

延性失塑裂纹是选区激光熔化中特有的裂纹现

象，是发生在选区激光熔化后热处理过程中的一种固

态裂纹。在镍基高温合金和奥氏体不锈钢中较为常见，

形貌与应变时效裂纹相似（图 9c，9d） [71]。Collins

等人[72]在 IN738 和 CM247LC 镍基高温合金中发现

0.4Tm~0.7Tm 温度区间进行热处理后，延展性急剧下降

并发生晶间开裂，并认为该裂纹是延性失塑裂纹。Kim

等人[73]在铸造镍基高温合金 263 选区激光熔化后进行

热处理，在 700~900 ℃区间出现延展性陡然下降现象，

推断该温度区间是延性失塑裂纹的萌生特定温度区

间。Young 等人[74]利用高铬镍合金进行了验证实验，

延伸率从 20%（300 ℃）急剧下降到 2%（650 ℃），

同样验证了该裂纹的形成具有特定温度区间。因此，

制备后期的热处理温度应尽量避免该裂纹形成的温度

区间。 

延性失塑裂纹和应变时效裂纹的形成机制不同：

应变时效裂纹受析出相和应力状态影响，而延性失塑

裂纹则是由晶粒尺寸、晶体取向、晶界化合物等微观

结构因素引起的。Boswell 等人[71]研究了选区激光熔

化镍基高温合金 CM247LC 的微观结构对固态裂纹开

裂的影响，发现晶界碳化物加速了晶界附近空穴的产

生，促进裂纹的生长。然而，目前对延性失塑裂纹开

裂机理尚未完全明确，有待进一步的研究。 

3  热裂纹缺陷敏感性模型 

随着对镍基高温合金增材制造制备理论不断深入

的理解以及对裂纹机理更深层次的探究，裂纹敏感性

指数作为表征裂纹开裂倾向的重要参数，在量化裂纹

开裂倾向中起着不可替代的作用，其理论模型也在不

断更新和优化。这些理论模型都集中在对热裂纹的描

述，对凝固裂纹和液化裂纹并没有进行严格区分。

初，采用液固相线间距作为指标来评价热裂纹敏感性，

普遍认为合金热裂纹敏感性随着糊状区的扩大而增 

加[75]。从该理论出发，Clyne 等人[76]给出热裂纹敏感

性系数（cracking susceptibility coefficient, CSC）： 

99% 90%

90% 40%

CSC
T T

T T





                        （1） 

其中，T 表示温度，x%表示特定固相体积分数下的温

度。Clyne 认为热裂纹的形成机制主要受糊状区的温

度差影响；Rappaz[77]对糊状区和两相区做了明确的区

分，认为凝固末期的糊状区才是热裂纹开裂的关键。
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在此基础上，Clyne 和 Davis 对热裂纹敏感性指数 CSC

模型进行修正，以糊状区存在时间间隔代替温度间隔，

得出新的热裂倾向理论模型（hot cracking sensitivity, 

HSC）[78]，进一步提高了热裂纹模型的准确性。 

随后，基于应力和应变的开裂机制被提出：当拉

应力超过糊状区强度时，发生开裂；而拉伸致应变足以

破坏晶界液膜时，产生开裂。Matsuda 等人[79]在焊接实

验中提出了临界应变速率概念，强调应变速率在凝固

开裂中起关键作用，而并非应力或应变本身；当超过

临界应变率，凝固过程就会发生开裂。基于此，Rappaz

在 1999 年提出了临界变形速率模型（公式（2））[77]： 
2
2

p,max c T( ) =
180 (1 ) 1

G
F p v H

 
  

  
 

       （2） 

其中：G 为温度梯度，β为收缩因子，μ为液态动力粘

度，λ2 为二次枝晶臂间距，T 为凝固速率，Δpc 为空

化形成压降，H 为热扩散速率。该模型重点考虑糊状

区枝晶干的应变速率，分析拉伸变形、液体流进方向

与生长方向的关系，利用质量守恒原理将裂纹扩展速

率与局部应变速率联系起来。与经验公式不同，该模

型有坚实的物理基础。该模型的优点是综合考虑了凝

固收缩和相邻枝晶臂的拉力效应，并在一个微区内，

利用质量守恒推导出裂纹形核的临界变形速率。尽管

该模型旨在以空化的形成替代裂纹形成和扩展，但它

以物理模型为基础，进一步加深了对裂纹形成机制的

理解，并对实际生产实践起到指导性作用。 

抗热震性被认为是与裂纹萌生和发展直接相关的

衡量合金高温稳定性的重要指标。Harrison 等人[80‒81]

从抗热震性定义出发，提出了抗热震性模型（thermal 

shock resistance, TSR）（公式（3）~（6））。 

UTS

T

TSR



                              （3） 

CTE
T 2(1 )

E
T

v




 
   

                        （4） 

0.5
YS 0 dk d                             （5） 

0 ss p                                （6） 

其中， UTS 为合金的抗拉强度，韧性材料通常用屈服

强度替代热应力 T （温度的函数）；E 为杨氏模量；

CTE 为热膨胀系数；ΔT 为受热面温差；为泊松比。

材料若能抵抗热裂纹的产生，应满足 UTS > T ，即

TSR > 1。为简化计算，利用 Hall-Petch 方程计算屈服

强度来代替抗拉强度： 0 为晶格应力，kd 为常数，d0.5

为平均晶粒尺寸。晶格应力可以分解为固溶强化的贡

献 ss 和派纳力 p 。对于成分和加工条件都相同的合

金， kdd
 0.5 具有相同的值，派纳力 p 的贡献很小且为

常数，屈服强度的大小只取决于固溶强度。可见，虽

然此模型可以定量计算裂纹开裂倾向，但只考虑固溶

强化未考虑析出强化的作用，而析出强化对裂纹的影

响至关重要。因此，该模型的应用具有很大局限性。

对于沉淀强化高温合金，该模型需要进一步修正。 

随着对热裂纹研究的不断深入，枝晶生长的形貌

特征被认为与热裂纹形成密切相关。Rappaz 提出了新

的理论模型（公式（7））： 

gb sl
b

f

2 1
T

S

 


       
                      （7） 

其中， gb 为晶界能， sl 为固液界面能， fS 为融合熵，

δ 为液膜厚度， bT 为晶粒聚合所需临界过冷度。该模

型将晶粒形貌参数、过冷度与裂纹倾向性很好地结合

起来，认为凝固后期晶界角度和过冷度是影响裂纹的

关键性因素[82]。 

从该理论模型分析：当公式中分子项为负，晶粒

聚合所需临界过冷度 bT <0。说明无过冷条件下，2

个相邻晶粒的界面相互吸引，液体处于不稳定状态，

呈桥状搭接于两侧晶粒，促进相邻晶粒聚合生长；当

公式中分子项为零，相邻晶粒界面既不远离也不彼此

靠近聚合生长，此时界面受力处于平衡状态；当公式

中分子项为正，相邻晶粒界面之间不仅无额外聚合力

且相互排斥，液体处于稳定状态。只有当液态金属温

度满足晶粒聚合所需临界过冷度 bT 或处于更低温度

时，相邻晶粒界面才能重新获得新的聚合力，以抵抗

裂纹的继续扩展。可见，晶界能 gb 越大（分子项大于

0），相邻晶粒排斥力越大，而晶界能和晶界角度呈正

比，说明大角度晶界有利于热裂纹的萌生和扩展。该

理论模型阐明了晶粒形貌和裂纹倾向性的关系，定量

揭示了热裂纹受晶界大小的影响作用。 

Kou认为尽管Rappaz的理论模型可以合理解释热

裂纹敏感性，但没有考虑到凝固 关键阶段的糊状区

特征。因此，Kou 等人[83]强调糊状区的重要性，认为

裂纹的形成机制主要取决于糊状区液态金属凝固速率

与应变速率的关系；进一步优化了 Rappaz 等人的模

型，提出了裂纹开裂指数（solidification cracking index，

SCI）计算模型（公式（8））： 

1/2
sSCI= d /d( )T f                         （8） 

其中，fs 为特定温度下糊状区固相体积分数，T 为温 

度。该公式揭示了热裂纹的本质：当晶界处应变速率

大于液态金属填充速率时，形成裂纹。其在铸造和焊



·266·                                           稀有金属材料与工程                                           第 53 卷 

接铝合金实验中得到很好的验证[84]。该模型不仅充分

考虑了柱状枝晶的生长、垂直于生长方向的拉伸变形

和与生长方向相反的液体流动，还考虑了晶粒受力分

离和液体的补缩。但该方法未考虑高温碳/硼等晶界化

合物以及组织结构（如织构和细晶等）等因素对液态

金属流动的影响，仍需进一步优化和修正。 

4  基于计算材料学的模拟优化 

增材制造的本质是金属在传热、传质作用下的快

速凝固过程，包含着复杂的物理冶金反应，其包含着

激光与粉末间的能量传输、熔池内部流体流动、熔覆

层沉积生长和凝固过程中的晶粒形核及长大等物理现

象。多尺度模拟通常指的是微观尺度、介观尺度和宏

观尺度的模拟。微观尺度主要指枝晶生长的计算模拟，

介观尺度指多个晶粒范畴的计算模拟，宏观尺度包括

粉末熔化、熔池形态和残余应力模拟等。微观尺度的

计算模拟并不是孤立的，而是需要多尺度模拟数据的

耦合，其关键在于需要宏观的热模型来获得构件在增

材制造过程中的热场变化。热模型可以来自模拟，也

可以来自实验数据。然而，实验数据只能捕捉构件表

面温度信息，而数值模拟可将温度结果转化为三维空

间温度场，并将温度场数据作为微观组织模型的温度

初始条件，进而成功建立宏观尺度和微观尺度计算模

拟的耦合。 

目前，针对多尺度相关的模拟工作已经大量开展。

考虑到熔池中的快速凝固、强流体对流和溶质扩散等

现象较为复杂，又是影响熔覆层内微观组织和形貌的

重要环节，因此，对熔池形貌和内部流体流动的多物

理场模拟一直是增材制造模拟的重点。Schoinochoritis

等人 [85]利用有限元方法对熔池形貌进行了宏观热场

分析，构建了熔池形态和高能热源功率、移动速度的

关系，为调控熔池形貌，进而抑制裂纹等缺陷提供依

据。Lee[86]建立了熔池内流体流动模型，强调激光束

与粉末颗粒之间的相互作用，充分考虑熔池表面张力

和蒸气反冲压力的作用，模拟的微观组织与实验结果

吻合良好。Acharya 等人[87]采用相场模拟方法，修正

了 Kobayashi[88]提出的模型，利用宏观温度场作为凝

固的初始条件 ΔT，实现了 IN718 二元合金的传热和 

相场方程的耦合，模拟出熔池内枝晶生长形貌（图

10a，10b），与实验结果高度吻合。Zhao 等人[12]建立

了增材制造过程三维瞬态多组分多相模型，模拟结果

表明，高活性 S 元素致使熔池内产生强烈向内的马兰

戈尼流，而 Ce 元素的加入改变了马戈兰尼流的流动

方向并产生强对流作用，改变了微观组织形貌，该结

论也得到了实验结果的验证。Wu 等人[89]利用相场模

拟得到 Re 元素在基体 γ和析出相 γ'中的偏析倾向，进

一步模拟了 Re 和位错等缺陷的交互作用，发现 Re 易

富集于位错内并对位错运动施加阻力效应，从而提升

了抗蠕变性能。 

近几年，以薛定谔方程为基础的量子力学计算和

实验相结合一直是探究高温合金的有效手段，Park 等

人 [90]利用基于密度泛函理论的第一性原理计算研究 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  相场模拟熔池内枝晶生长形貌示意图；第一性原理计算的原子占位模型图 

Fig.10  Diagram of dendrite growth morphology in molten pool simulated by phase field (a, b)[87]; atomic placeholder model diagram used 

for the first principles calculations (c, d)[91-92] 
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高 γ'相含量镍基高温合金增材制造过程的变形开裂行

为，通过异类原子取代 Al 原子建立模型，获得 γ/γ'界

面全部非等效占位的晶格失配的形成能，成功地制备

出含高 Ta 和 Hf 的无裂纹的镍基高温合金。Gong 等  

人[91]利用密度泛函理论和 Debye-Grüneisen 模型，从

原子尺度研究 Re、Ru、W 等元素占据 Al 及邻位的强

化作用，给出了各元素的占位情况（图 10c），得出元

素 W 对 Ni3Al 的力学和热力学性能的影响与 Re 相似

的结论，提出了在镍基高温合金中用 W 取代 Re 的可

能性。Zhao 等人[92]在镍基高温合金中利用第一性原理

计算研究了合金元素 Re、Mo、Ta 和 Cr 在 γ/γ'界面位

置的空位效应（图 10d），所有合金元素在 γ基体(001)

面均表现出对 Ni 角点位的偏好，并提出了以空位为基

础的合金强化机制。 

与此同时，基于计算机学习训练和模型预测的方

法被广泛关注，并进一步应用到增材制造高温合金领

域。Tang 等人[63]利用机器学习设计出合金成分优化模

型，成功制备出高加工性能、高综合机械性能的镍基

高温合金。通过大量实验、第一型原理计算、相场模

拟等数据建立数据库，通过计算机算法筛选出兼具高

性能和良好加工性的高温合金，极大地提高了专用增

材制造高温合金的研发效率。 

5  总结与展望 

综上所述，无论从裂纹的形成机制、理论模型还

是计算机数值模拟，镍基高温合金增材制造过程中的

缺陷形成机制都得到了深入的研究和发展。但高 γ'相

体积分数的增材制造高温合金构件的制备依旧是严峻

的挑战，体积分数超过 70%的 γ'相带来的高裂纹倾向

性问题仍制约着高强度镍基高温合金的增材技术的发

展。尽管本文总结了有关裂纹形成倾向性模型的发展，

上述几种模型对裂纹机理的阐述存在较大差异，表明

这些模型都不足以单独描述合金的开裂行为。未来裂

纹理论模型的开发应具备反映多种裂纹形成机制的能

力，以适应复杂的增材制造技术。另外，基于材料学

的数值模拟能很好地预测裂纹的萌生和发展，仍是增

材制造技术发展不可或缺的重要手段。特别是三维原

子重构技术和第一性原理计算的结合，实现了实验水

平和计算机模拟在原子尺度上的契合，利于深入探究

Re、Ru 和稀土等高温合金重要元素在枝晶间或裂纹等

缺陷附近的空间分布及原子交互作用。 后，具有高

空间/时间分辨特性的大科学装置具有原位观察和分

析的能力，已经用于对镍基单晶高温合金的晶体取向

偏转等科学问题研究，揭示了杂晶和条纹晶等缺陷的

形成机理。可见，大科学装置在增材制造中的应用具

有巨大的发展潜力，其对空间应力演变的探索，有望

成为阐明裂纹生成机制的关键。 
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A Review of Research of Microstructure and Defects in Ni-Based Superalloys 

Fabricated by Selective Laser Melting 
 

Wang Nan1,2, Li Jinguo2, Liu Jide2, Xu Wei1 

(1. The State Key Laboratory of Rolling and Automation, Northeastern University, Shenyang 110016, China) 

(2. Shi-Changxu Innovation Center for Advanced Materials, Institute of Metal Research, 

Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016, China) 

 

Abstract: Selective laser melting (SLM) is an advanced digitalized technology that has been extensively applied in the fabrication of 

superalloys. This paper reviewed the microstructure of superalloys prepared by SLM, summarized the type and features of pores, and 

categorized the development of models interpreting the formation of cracks. The application of computational science in the research of 

preparation of superalloys was also reviewed. Finally, the prospect of SLM in superalloys was discussed. 

Key words: selective laser melting; additive manufacturing; superalloy; microstructure; metallurgical defect; cracking 
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