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摘  要：钛铝合金具有密度小、比强度高、耐高温、抗蠕变、抗氧化等优点，可以很好地满足航空发动机涡轮叶片的

高温应用环境，是近年新金属材料研究的一大热点。然而钛铝合金冷热加工成形困难，严重限制着其规模化应用。选

区激光熔化（SLM）具有加工速度快、成形精度高、近净成形等优点，有望用以实现高性能钛铝合金的一体化成形制

备，进而推动钛铝合金的规模化应用。本文综述了近年来国内外关于 SLM 钛铝合金制备技术的研究进展，系统评述了

粉末成分及形貌、成形工艺参数和成形后热处理对 SLM 钛铝合金的缺陷、相组成、微观组织和力学性能的影响，并展

望了 SLM 钛铝合金的未来发展方向。 
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航空工业的快速发展对材料性能提出了日渐严苛

的要求，其中燃气轮机的进气口温度每升高 10 ℃其

运行效率将提高 1%以上，此外降低零部件质量则可

以大大节省燃料，因此轻量化和耐高温是当下航空材

料的两大研究方向。目前服役的材料主要为镍基高温

合金，已接近其使用温度极限，因此为满足航空航天

飞行器的进一步发展需求，新型轻质高强耐高温金属

材料的研制迫在眉睫。 
钛铝（TiAl）合金是一种主要由钛（Ti）元素和铝

（Al）元素所构成、辅以微量其他元素的金属间化合物

结构材料，具有低密度、高比强度、抗蠕变、抗氧化等

优良性能。常见的 TiAl 合金主要包括 3 种：γ-TiAl 合金、

α2-Ti3Al 合金及 TiAl3合金。γ-TiAl 合金由于其良好的强

塑性匹配，相比其他 2 种钛铝合金具有更加广泛的应用

价值，现已应用于高温服役领域的部分结构件，例如航

空航天飞行器发动机的第六、七级涡轮叶片[1]。相比镍基

高温合金，钛铝合金的密度约为其一半，同时可以在更

高温度下维持其强度、塑性等力学特性，如图 1 所示[2]，

是镍基高温合金的潜在替代材料。 
目前 TiAl 合金已发展到第 3 代。第 1 代 TiAl 合

金的典型代表为 Ti-48Al-1V-0.3C，实现了航空发动机约

16%的减重。第 2 代合金则通过添加少量 V、Cr、Nb 元

素来提高合金延展性[3-4]，代表性成分为Ti-48Al-2Cr-2Nb， 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  TiAl 金属间化合物与商用高温合金的比强度及服役温

度对比 

Fig.1  Comparison of specific strength and service temperature 

between TiAl alloys and commercial high-temperature 

alloys 

 

即 4822 合金。第 3 代 TiAl 合金则包括高 Nb 含量 TiAl
合金、β凝固 TiAl 合金和块状转变合金，均使材料塑

性和强度得到了提高。 
尽管发展历史悠久，但目前的 TiAl 合金室温塑性仍

然极差（~2%），而且其微观结构固有的脆性特征导致热

加工难度极大。目前 TiAl 合金的主要制备方法包括铸锭

冶金和粉末冶金、精密铸造等[5-7]，其中铸锭冶金会导致
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合金成分偏析，引起组织不均匀，粉末冶金法制备的样

品韧性、抗裂纹扩展性能和高温蠕变较差，而精密铸造

对造型材料要求较高，综合成本较高[8]。 
选区激光熔化（SLM）是目前主流金属增材制造

技术之一。该技术从选择性激光烧结（SLS）技术发

展而来[9]。它以激光为能量源，采用粉床铺粉的方式

进行逐层扫描并形成打印件。该工艺技术可用于批量

生产复杂结构件，还可将剩余材料回收再利用，以此

降低成本，同时利用激光逐层打印时快速凝固的特点，

可以获得精细化的显微组织[10-11]。利用 SLM 有望制备

成本低廉、微观组织细小、力学性能优异的 TiAl 合金。 
本文通过对 SLM 增材制造 TiAl 合金相关领域近

百余篇文献进行调研，综述了 SLM 制备 TiAl 合金从

原材料粉末到打印工艺调控再到后热处理这一全流程

的研究现状，总结并探讨了 SLM-TiAl 合金未来研究

趋势。 

1  选区激光熔化原材料 

1.1  粉末成分 

SLM 制备 TiAl 合金的原材料为金属粉末，而粉

末成分从很大程度上决定了材料的显微组织与性能。

随着 Al 元素含量的提高，TiAl 合金的室温塑性和抗

氧化性升高、强度降低。其他合金化元素根据元素周

期表中的位置可以分为 3 类[12]，如图 2 所示。第 1 类

是位于 Ti 元素右方的 V、Cr、Mn 等元素，可以提高

合金塑性，其中 V 可以提高合金中温塑性；Mn 可以

提高合金孪晶变形能力；Cr 可以降低 γ相晶胞 c/a 比，

减弱共价键放方向性，减少 α2-Ti3Al 相体积分数，细

化晶粒，提高塑性[13]。第 2 类合金化元素是位于 Ti
右下方的难熔金属 Nb、Mo、Ta、W 等，具有稳定 β
的作用，可以提高合金高温性能，但过量添加会增加

β0/β 相，对室温塑性不利[14]。第 3 类合金化元素是位

于周期表右上方的 B、C、Si、O 等。Bryant 等[15]发现

将 TiB2 加入铸造 γ-TiAl 合金中具有细化晶粒的效果，

但机制较为复杂，与其他合金元素有关[16-17]。C 会降

低 γ-TiAl 合金室温塑性，提高其抗温蠕变性能。Si 会
形成 Ti5Si3 相，该硅化物和 γ-TiAl 具有共格关系，可以

阻碍动态再结晶，增强显微组织稳定性[18-19]。O 在 γ
相中的溶解度为 0.03at%，可产生固溶强化和析出

（Al2O3）强化作用。 
不同合金化元素的选择需要综合考虑制备工艺和

实际需求。选区激光熔化过程中，金属液体的冷却速

度极快，可达 106 K/s，故而 TiAl 合金的相变反应来

不及发生，导致获得室温塑性极差的 α2-Ti3Al 相、B2
相等，造成局部热应力过高，形成开裂。因此，在设 

 
   
 
 
 
 
 
 
图 2  元素周期表中 TiAl 合金的常用合金化元素 

Fig.2  Common alloying elements for TiAl alloys in the periodic 

table 

 
计粉末成分时，一般考虑加入 β 稳定化元素，通过

引入室温塑性好的 bcc 结构 β 相，降低材料开裂倾

向。SLM 制备的 TiAl 合金显微组织以柱状晶为主，

研究人员也通过加入促进形核的元素来实现组织

精细化和等轴化。  
SLM 制备 TiAl 合金大多使用预合金粉末，当前

相关研究所用的合金成分大多沿用传统 TiAl 合金成

分，例如 4822 和 TNM 等。然而 SLM 冷却快的特点

会影响材料组织演化过程，SLM 制备 TiAl 合金过程

中使用传统合金成分会获得与铸态组织完全不同的显

微组织，若对关键参数未进行仔细调控，则会产生大

量裂纹、孔隙等缺陷，严重影响材料性能，因而需要

调整合金成分以适应快速冷却带来的影响。 
目前 SLM-TiAl 的合金成分调整主要有提高 Nb

元素含量、降低 Cr 及 Al 元素含量、加入稀土元素等，

如表 1 所示[20-37]。Wang 等人[20]发现，采用 SLM 制备

4822 合金时会产生大量裂纹区，而通过将 Nb 含量从

2at%提高至 8at%可以有效降低裂纹区含量，从而制备

出了致密度达 99.23%的 TiAl 合金。Shi 等[21]和 Löber
等[22]分别采用 Ti-47Al-2Nb-2Cr 和 TNM 成分研究了

TiAl 合金的 SLM 单轨熔池筛选，获得了光滑稳定熔

池，并通过进一步实验获得了低裂纹含量的打印工艺

参数。Gao 等人[23]采用稀土化 TiAl 合金成分，通过调

控 SLM 制备过程中的凝固时间并诱导非均匀形核，获

得了高致密度、低裂纹含量的 TiAl 合金，其抗压缩性

能优于铸态 TNM 合金。 
1.2  粉末粒径与显微特征 

SLM-TiAl 合金的成型质量与粉末形貌密切相关。

粒径成正态分布的球形粉末 [38]可保证适当数量的小

颗粒填充在大颗粒间隙，具有较高的松装密度和激光

吸收率，有利于增材制造的高质量成形。金属粉末制

备方法主要有气雾化法、机械粉碎法、化学法和电解

法，其中最普遍的是气雾化法 [ 3 9 ]，发展较成熟的 

Improvement of β stability 

Enhancement of ductility 

Alloying elements of 
intermetallic titanium aluminide 

Formation of coherent phases 
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表 1  SLM 制备 TiAl 合金成分 

Table 1  Composition of TiAl alloy fabricated by SLM (at%) 

Alloy grade Al Nb Cr Mo Y V B Ti Ref. 

4822 48 2 2 - - - - Bal. [20,24] 

4822-high Nb 48 8 2 - - - - Bal. [20] 

4822-high Cr 47 2 2 - - - - Bal. [21,25-27] 

4822-high Nb-low Al 45 5 2 - - - - Bal. [28-31] 
4822-rare earth 

modification 46.5 2 2.5 - 0.5 - - Bal. [32-33] 

TNM 43.5 4 - 1 - - 0.1 Bal. [22] 

TNM-high Nb 44.8 6 - 1 - - 0.1 Bal. [34-37] 
TiAl alloy-rare earth 

modification 40 - - - 0.5 9 - Bal. [23,33] 

 

有电极感应熔化气雾化法（electrode inert gas atomization, 
EIGA）、等离子体熔化气雾化法（plasma inert gas 
atomization, PIGA ）和等离子旋转电极气雾化法

（plasma rotating electrode process, PREP）。 
EIGA 法是将预合金棒材在惰性气氛中被感应线

圈熔化并在气流作用下粉碎成小颗粒的过程，在制备

过程中雾化压力和熔体过热度分别影响生成粉末的粒

径和形貌[40]。制粉过程中的伞效应[41]会导致粉末粒度

分布较宽，且由于熔滴凝固收缩和过高气体流速[42]而

会形成空心球和卫星球从而降低流动性。PIGA 法与

EIGA 方法类似，制备的粉末孔隙率更低[43]，图 3a~3d
给出 PIGA 和 EIGA 方法分别制备含 Nb 的 TiAl（TNB）

合金粉末的示意图和粉末截面形貌。 
PREP 法是将预合金作为电极并在惰性气氛中旋转，

采用等离子弧使其熔化，使熔化的液滴在离心力作用下凝

固形成粉末的过程，可以通过调控预合金棒的尺寸及转速

来调整粉末相组成及微观形貌[41]。这种方法成型的粉末粒

径分布窄，而且由于离心力作用使得空心球和卫星球含量

更低，从而获得更高的流动性，但是粉末粒径大、收得率

低，生产低粒径的金属粉末的成本较大。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 3  PIGA 和 EIGA 方法制备 TNB 合金示意图与粉末形貌，GA 法与 PREP 法制备粉末粒径分布对比 

Fig.3  Schematic diagrams (a, c) and morphologies (b, d) of TNB alloy prepared by PIGA (a–b) and EIGA (c–d) methods; comparisons of 

particle size distribution of powder prepared by GA (e) and PREP (f) methods[32,40-44] 
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虽然 PREP 法相比 GA 法制备的粉末具有内部孔

隙少、粉末球形度好等优势，但是 PREP 法制备的粉

末粒径普遍较大，约 150 μm，而 GA 法制备的粒径低

于 75 μm 的粉末含量更高，如图 3e~3f 所示[32,44]，更适

合进行 SLM 工艺。 

2  SLM-TiAl 合金显微组织与缺陷 

TiAl 合金在常规凝固过程中的相变反应与其成分

有关。钛铝合金中的 Al 元素含量（原子分数）一般为

42%~49%，当 Al 含量较低（42%~45%）时合金主要

进行 β 凝固，当 Al 含量较高（45%~49%）时合金主

要进行包晶凝固，如图 4 所示。其中 β凝固 TiAl 合金

凝固过程中存在共析反应（α2→α2+γ），而包晶凝固

TiAl 合金在凝固过程中除共析反应外还存在包晶反应

（L+β→α），与铸造等常规凝固技术相比，SLM 具有

极高的冷却速度（104~106 K/s），会促使部分高温相不

经相变直接室温有序化，即 β→B2 和 α→α2。除相变

反应外，合金元素和工艺参数也会对合金相组成和微

观组织造成影响。 
2.1  相组成 

SLM 制备的 TiAl 合金相组成主要包括 α2、B2 和 γ，
其中 α2为基体，其他几种相分布在其中[20,45-46]。此外，

少量 B2 相还会转变成 B19 相，并进而转变为 B33 相，

即 B2(Pm 3 m)→B19(Pmma)→B33(Cmcm)[47]。表 2 给出

SLM 制备 TiAl 合金常见相及其晶体结构[48]。 
由 TiAl 合金相图（图 3）可知，Al 含量直接影响

合金相变及相组成。由于 Al 熔点较低（660 ℃），SLM
能量输入过高时会导致熔池温度过高，引起 Al 蒸发，

并随通风系统排入空气，进而导致合金凝固路线在相

图中向着 Al 成分降低的一侧偏移。除一次能量输入

外，重熔[49-50]、预热温度过高[34,36]均会导致 Al 元素不

同程度的损失，从而影响相组成。 
值得注意的是，Nb 虽是 β稳定元素，但 SLM 制

备 TiAl 合金中 Nb 元素反而可以促进包晶反应，进而

降低了 β 相含量，并降低由其有序化产生的室温硬脆

B2 相含量。Wang 等[20]分别采用 4822 和高铌 4822
（Ti-48Al-2Cr-8Nb）成分制备了 SLM-TiAl 合金，发

现与传统 4822 相比，额外的铌元素添加可以消除

SLM-TiAl 合金中的 B2 相，获得 97.3% α2 相和 γ相组

成的 TiAl 合金。 
2.2  微观组织 

与铸造 Ti A l 合金的近片层组织 [ 5 1 ]不同，

SLM-TiAl 合金的微观组织主要由熔池中心的柱状晶

和熔池边界的等轴晶构成，这是由于边缘和中心 2 个 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 4  TiAl 合金平衡相图 

Fig.4  Equilibrium phase diagram of TiAl alloy 

 

表 2  SLM 制备 TiAl 合金常见微观相成分及其晶体结构 

Table 2  Microstructural phases and crystal structures in 

TiAl alloy fabricated by SLM 

Type Pearson symbol Space group Crystal structure 

α2(Ti3Al) hp8 P63/mmm D019 

γ(TiAl) tp4 P4/mmm L10 

B2/β0 cl2 Pm3
—

m B2 

B19 op4 Pmma B19 

B33 oc8 Cmcm B33 

 

区域冷速不同导致的。同时需要指出的是，添加合金

化元素、调控工艺参数均会对 TiAl 合金或 TiAl 基复

合材料的晶粒特征、织构演变和相变机制产生不同影

响[24, 28, 30-33, 45, 52-57]。 
稀土元素在传统铸造材料中一般用作变质剂，用

以阻碍基体晶粒长大。Gao 等[23]通过添加稀土元素制

备了 SLM-Ti-40Al-9V-0.5Y 合金，获得了精细的 α2 相

和 B2 相。 
图 5 为 Ti-45Al-2Cr-5Nb 合金在不同体能量密度

Ev 下样品沉积面 EBSD 分析，包括 3 种能量密度下的

β solidifi- 
cation 

0      20     40     60     80    100 
Al Content/at% 

1700

1500

1300

1100

900

700

Te
m

pe
ra

tu
re

/℃
 

1500

1400

1300

1200

1100 30        40        50        60 

665 ℃ 
TiAl3(l) 

TiAl3(h) 
977 ℃ 

TiAl2 

Ti3Al αTi 

1120 ℃ 

TiAl αTi 
1200 ℃ 

1170 ℃ 

1690 ℃ 

βTi 1491 ℃ 1456 ℃ 
L 

1215 ℃ 

ld- 
APS 

1412 ℃ 

Ti3Al 
1170 ℃ 

1200 ℃ αTi 

βTi 

TiAl 

1456 ℃ 
1491 ℃ L 

1200 ℃ 

Peritectic 
solidification 

Al Content/at% 



·3530·                                       稀有金属材料与工程                                              第 53 卷 

 

晶粒取向分布、{0001}极图和晶界取向差角度图[32]。可

以看出，随着能量密度从 250 J/mm3增加至 350 J/mm3，

合金的晶粒大小、晶体取向、晶界取向差均发生改变：

晶粒尺寸提高、取向由 {0001}逐渐变为{01 1 1}和
{1 2 11}、大角度晶界（>15°）含量逐渐提高。从熔池

中心到两侧晶粒尺寸从细晶区（F zone）向粗晶区（C 
zone）延伸。 

扫描策略是指激光在不同层间的扫描路径图形，

与残余应力[53]、组织织构[54]、裂纹密度[55, 58]等有关，

常见扫描策略如图 6 所示。有学者[59]通过研究增材制

造 IN738LC 高温合金中不同扫描策略对裂纹敏感性

的影响，发现不同扫描策略会导致一种特殊的织构变

化，当扫描策略从 90º 旋转交替变为 67º 旋转交替再

变为棋盘型扫描策略时，竖直面的柱状晶颗粒围绕构

造方向产生了不同程度旋转，当旋转程度过大时会造

成织构弱化，并产生大量易开裂的高角度晶界，从而

使材料裂纹含量更高，如图 7 所示。这一研究结果对

TiAl 合金的增材制造同样具有指导意义：TiAl 合金具

有更加脆硬的室温相结构，可以据此设计材料的显微

织构，进而调控裂纹的含量。 
在激光熔化粉末过程中，当激光偏离焦平面时

会造成离焦现象，进而影响材料内部显微组织的形

貌。控制离焦距离可以通过改变冷却速度，进而调

控合金微观组织 [33]。建造平面偏离焦平面会降低温

度梯度，利于枝晶生长，获得较大的柱状晶 [52]，如

图 8 所示。  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 5  SLM-Ti-45Al-2Cr-5Nb 合金沉积面 EBSD 分析 

Fig.5  EBSD analysis results of SLM-Ti-45Al-2Cr-5Nb alloy deposition surface: (a–c) EBSD orientation maps at 250, 300, and 350 J/mm³, 

respectively; (d–f) grain boundary misorientation angles corresponding to Fig.5a-5c, respectively; (g-i) {0001} direction pole 

figures corresponding to Fig.5a-5c, respectively[32]  
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图 6  常见扫描策略对晶体取向的影响 

Fig.6  Influence of common scanning strategies on crystal orientation 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 7  不同扫描策略对晶体取向的影响  

Fig.7  Influence of different scanning strategies on crystal orientation: (a) EBSD analysis of samples fabricated with different scanning 

strategies; (b) pole figure analysis of samples; (c) trend of crystal orientation changes[59]  
 
2.3  缺陷控制 

SLM 制备 TiAl 合金的关键在于抑制缺陷的形成。

在 SLM 过程中，材料的凝固速率可达 104~106 K/s，在

这一过程中材料内部产生的热应力常常过高，以至于

制备的样品内部含有较多裂纹。同时激光聚焦在材料

上时容易造成低熔点 Al 元素的蒸发现象，在材料内部

形成匙孔。各种缺陷的产生均会严重影响材料力学性

能及服役寿命。 
2.3.1  匙孔缺陷 

SLM 制造的零件的性能在很大程度上取决于单轨 
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图 8  焦平面与构建平面的偏差形成的等轴晶和柱状晶 

Fig.8  Formation of equiaxed and columnar grains due to deviation between focal plane and build plane: (a, d) microstructure and grain 

boundary distribution formed when the laser focal plane is above the material build plane; (b, e) microstructure and grain boundary 

distribution formed when the laser focal plane coincides with the material build plane; (c, f) microstructure and grain boundary 

distribution formed when the laser focal plane is below the material build plane[52] 

 
的性能。通过评估扫描轨迹特征，如表面形态和几何特

征，可以获得有关工艺参数选择的重要信息，如熔池形

状、稳定性和润湿性。为了形成粘结良好、致密且无裂

纹的最佳熔化层，单轨熔池的微观形貌应表现为连续、

稳定且表面光滑[60-63]。单轨的熔池形貌根据能量摄入从低

到高的区别可以分为未熔合、较好熔合、过熔合 3 种。

未熔合主要表现为球化或垂直熔池方向开裂，较好熔合

会形成平稳连续的熔池，过熔合会导致熔滴飞溅，进而

导致熔池形貌不稳定，熔池表面粗糙。 
图 9 为选区激光熔化制备 TNM-B1 合金的 6 种熔

池俯视特征[22]。线能量密度由低到高可以分别产生球

化[22]或裂纹、稳定熔池轨迹、粗糙熔池轨迹[64]。值得

注意的是当熔池轨迹稳定时，功率与扫描速度参数也

需保持在一定的范围。因为当功率过高时，熔池合金

中的低熔点成分会由于高能量输入而蒸发，在熔体池

中形成匙孔，并导致飞溅或液滴喷出。 
SLM 熔池除了需要保证致密、稳定、无裂纹，还

需要具有良好的截面特征。熔池截面形貌仅取决于线

能量密度，而层厚对其几乎无影响[65-66]。稳定熔池截

面主要分为匙孔模式和传导模式 2 种形貌，并据此分

成 2 种传热方式，判据由 Hann 等[67]给出。除该判据

外还有经验法则，即将熔池纵横比达 0.5 作为传导模

式和匙孔模式的临界点[68]。匙孔模式通常伴随匙孔坍

塌 [69]缺陷，而传导模式下的熔池孔隙含量一般较   
少[33]，如图 10 所示[70]。 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 9  线能量密度对熔池稳定性的影响 

Fig.9  Influence of line energy density on melt pool stability[22] 
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2.3.2  开裂缺陷 
在打印前进行基板预热可以通过降低凝固速度的

方式降低残余应力，进而降低零件开裂倾向[21,34,71]。包

晶凝固 TiAl 合金凝固过程中主要发包晶反应、共析反

应和快速冷却来不及相变的有序化反应 α→α2 和 β→
B2。β相是高温稳定相，预热会导致 β稳定性增高，从

而抑制包晶反应，进而降低 α 相以及有序化 α2相含量。

同时由于共析反应程度与冷却速度有较大关系[72]，预热

导致的低冷却速率会抑制共析反应，从而进一步降低 α2

相含量[71]。故最终样品中室温硬脆的 α2 相含量大幅降

低，并以 B2 相、γ 相为主，可以形成致密且少裂纹的

样品。值得注意的是，虽然诸多研究[28,34]均指出基板预

热可以大幅提高材料的致密度，但是受控于设备设计等

因素，商用 SLM 设备的基板预热温度一般不会高于

200 ℃，若要提高基板预热温度则需对设备进行改装，

将会大幅提高研究难度。 
通过调控打印参数可以调控晶粒取向，进而降低

裂纹含量。扫描速度降低时传热模式会在某一临界值

下发生突变，低于此临界扫描速率，将会大幅降低材

料凝固速率，导致大量 β 相不再因快速冷却直接有序

化为柱状 B2 相，而是参与相变并使组织细化，促进

微观组织由柱状晶向等轴晶的转变[23]，同时降低热裂

和冷裂趋势，如图 11 所示。也有学者通过调控能量

输入，使高温亚稳 β 相不进行室温有序化为 B2 相，

而是在是室温下保留其 bcc 的 A2 结构[73]，这一晶体

结构的对称性好，独立滑移系多。通过在 TiAl 合金中

引入这一结构，大幅降低了材料开裂程度，如图 12
所示。 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 10  熔池截面形貌 

Fig.10  Cross-sectional morphologies of the melt pool[70] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 11  不同冷却速度下的热裂与冷裂机制 

Fig.11  Mechanisms of hot cracking and cold cracking at high cooling rate (a) and low cooling rate (b) [23] 
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图 12  通过调控能量输入引入块状 β相进而抑制材料开裂 

Fig.12  Introducing β phase to suppress material cracking by modulating energy input: (a) severe material cracking under high energy 

input: (b–c) phase composition and IPF map of Fig12a, respectively; (d) cracking under low energy input; (e–f) phase 

composition and IPF map of Fig.12d, respectively[73] 

 

3  打印后处理 

TiAl 合金在 Ti-Al 相图不同相区进行热处理，

会得到 4 种微观组织。如图 13a 所示，在略高于 Tα
温度下进行 T4 热处理，可以获得全片层两相组织。

在 α+γ 两相区内略低于 Tα温度进行 T3 热处理可获

得近片层组织，在略高于 Teu 温度进行 T1 热处理可

获得近 γ 组织，在中间温度区域进行 T2 热处理可获

得双态组织。  
SLM 制备 TiAl 合金的后处理选择大多会参考上

述分类，然而 SLM 过程会产生非平衡相 B2 相和 α2

相，这 2 种相均为室温硬脆相，对材料的高温性能不

利。SLM 过程还会产生部分孔隙，后处理时需考虑合

理处理方法。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 13  TiAl 合金不同热处理后与 SLM-TiAl 后处理工艺后的微观组织及相组成 

Fig.13  Microstructures of TiAl alloy after heat treatment and SLM-TiAl alloy after post-processing [22,24,48]: (a) heat treatment regimen for 

TiAl alloy; (b) phase composition of SLM-TiAl alloy; (c) phase composition of SLM-TiAl alloy samples after HIP processing; 

(d–e) microstructures of SLM-TiAl alloy samples; (f–g) microstructure of SLM-TiAl alloy samples after heat treatment 
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选区激光熔化制备 TiAl 合金后处理工艺的目的

一般分为 2 类，一类是为了降低缺陷含量及提高显微

组织均匀性的高温高压热处理；另一类是以调控显微

组织形貌为目的高温热处理。针对前者一般采用的后

处理工艺为热等静压处理[24,34,74-75]，通过高温高压处

理降低材料缺陷含量。Yang 等[24]将打印态样品经热等

静压（hot isostatic pressing, HIP）处理后晶粒大小和

相含量均发生了改变，如图 13b、13c 所示，这归因于

HIP 工艺促进了 γ相的析出、提高了高角度晶界含量，

同时减少了室温硬脆 α2 相含量，此处理有利于样品塑

性提升。Gussone 等[34]采用 1200 ℃、200 MPa 持续 4 h
热等静压处理打印样品，层状 α2/γ组织变为球状结构。

针对高温热处理，常用的后处理方法为 2 步热处理

法 [22,48]，其中第 1 步为使 B2 相全部转变为 α相（β→
α），第 2 步为 γ 相的析出。该方法通过提高塑性较好

的 γ 相含量，降低硬脆的 B2 相和 α2 相含量，从而获

得组织稳定、精细[24]且性能均匀的样品，如图 13d~13f
所示。Vilaro 等[26]采用两步热处理法，获得了晶粒尺

寸约 200 μm 的完全层状 α2/γ 组织，热处理后的微观

结构均匀、孔隙率降低且组织精细。Li 等[30]则系统研

究了不同退火温度对组织特征及织构演变，规律及相

变机制。 
SLM-TiAl 合金的后处理工艺参数不能简单参考

传统 TiAl 合金热处理工艺参数，SLM 过程中材料内

部会产生孔隙和裂纹，在后处理工艺中需从缺陷产生

原理入手制定合适的后处理工艺，以获得缺陷含量低、

力学性能好的 TiAl 合金材料。 

4  力学性能 

TiAl 合金在室温下主要由 B2 相、α2 相以及 γ相构

成，这些相的硬度由高到低依次为 B2>α2>γ[32,77-79]。由

于 SLM-TiAl 合金内部 B2 相含量更高，所以比铸造

TiAl 合金硬度更高。同时高冷速导致的高残余应力、

高位错密度也会提高材料硬度[28,80]。在此基础上，改

变预热参数可以通过调控相成分进一步获得高硬度的

钛铝合金[28]。 
SLM-TiAl合金比铸造 TiAl合金的晶粒更为细小，

由 Hall-Patch 公式可知，SLM-TiAl 合金的强度和塑性

应比铸态 TiAl 合金高，但是由于该工艺处在探索阶段，

尚未有成熟的成型工艺窗口，故制备的样品均含有孔

隙、裂纹等缺陷，严重降低了材料的力学性能。图 14
给出了采用常规铸造与 SLM 技术所制备 TiAl 合金及其

复合材料的压缩性能对比[20-23,29,30,32,34,45,80-84]。由于裂纹

对材料压缩性能影响较小，SLM-TiAl 合金压缩强度可

以接近或超过部分铸造 TiAl 合金。此外，也有学者通 

 
 
 
 
 
 
 
 

图 14  采用常规铸造与 SLM 技术所制备 TiAl 合金及其复合材 

料的抗压缩性能对比 

Fig.14  Comparison of compressive performance of TiAl alloy 

and its composites fabricated by casting and SLM 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 15  采用常规铸造与 SLM 技术所制备 TiAl 合金及其复合材 

料的抗压缩性能对比 

Fig.15  Comparative compressive performance of TiAl alloy and 

its composites fabricated by conventional casting and 

SLM techniques: (a) low-magnification tensile fracture 

surface[23]; (b) high-magnification tensile fracture 

surface[23]; (c, e) room-temperature compressive fracture 

surface[29]; (d, f) compressive fracture surface at 850 ℃[29] 

 

过引入增强相来制备 TiAl 合金复合材料例如

B/TiAl[32]、TiB2/TiAl[15]、Ti5Si3/TiAl[81]、TiB2-Ti2AlC/TiAl[82]、
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伸性能。在拉伸断口中，可以发现明显的 45º 剪切带、
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撕裂棱和撕裂脊，同时在高倍下可以发现抛物线状的

韧窝以及微小孔隙，总体表现出明显的准解理断裂特

征如图 15a 所示[23]。在压缩断口中，室温压缩材料的

断口显示出明显的解理面，如图 15c 所示[29]，而 850 ℃
高温压缩断口表现出由塑性变形引起的粗糙表面，同

时可以在韧窝表面观察到微小的高温氧化物附着，如

图 15d 所示[29]。 

5  结  语 

本文从原材料粉末、SLM 成形工艺、打印后处理

等方面对 SLM-TiAl 合金进行了全面总结与分析。现

阶段 SLM-TiAl 的原始粉末成分仍大多沿用传统的

TiAl 合金牌号，而针对 SLM 超高冷速特设计特定 TiAl
合金粉末成分的研究很少。SLM-TiAl 合金由于其独特

的凝固特性，可能会使部分合金化元素产生与其在铸

造 TiAl 合金中相反的效果。由于 SLM-TiAl 合金成形

工艺窗口狭窄，除线/体能量密度外，关于扫描策略、

偏焦、重熔等的研究较少。TiAl 合金的打印后处理的

主要目的为降低孔隙率、组织精细化、减少室温硬脆

性相 α2 及 B2 含量。目前采用的打印后处理工艺大多

沿用传统 TiAl 合金所用的热等静压工艺和热处理工

艺，针对 SLM-TiAl 合金特有的裂纹与孔隙所设计的

后处理工艺研究较少。 
针对 SLM-TiAl 合金的研究瓶颈在于裂纹与孔隙

的机理和抑制，未来研究可以从以下几个方面展开： 
1）从原始粉末成分入手，综合考虑 TiAl 合金的

中各元素作用特点，研制全新的适合 SLM 工艺的 TiAl
牌号。 

2）从成形工艺入手，通过材料基因工程、高通量

实验、机器学习等更加系统化地研究 SLM 成形工艺，

缩短 SLM-TiAl 合金的工艺更新周期，以建立合适的

加工工艺体系。 
3）从裂纹和孔隙的形成机理入手，探究通过调控

工艺参数来调控显微组织特点，进而抑制裂纹和孔隙的

产生，以获得高致密度、高力学性能的 TiAl 合金。 
4）从打印后处理方面入手，通过建立适当的打印

后材料的后处理工艺制度，在此过程中进一步减少裂

纹含量。 
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Research Progress of Selective Laser Melting Titanium Aluminide Alloy 
 

Li Kang’an1, Wan Jie1,2, Tang Bin1,2, Xue Xiangyi1, Li Jinshan1,2, Chen Biao1,2  
(1. State Key Laboratory of Solidification Processing, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China) 

(2. Chongqing Innovation Center, Northwestern Polytechnical University, Chongqing 401135, China) 

 

Abstract: Owing to its high specific strength, creep resistance, oxidation resistance and low density, titanium aluminide (TiAl) alloy is 

regarded as an ideal candidate material to replace nickel-based superalloys for the fabrication of engine turbine blades used in aerospace 

applications. However, its application is restricted by poor plasticity at room temperature and difficulties in hot shaping. Compared with 

conventional subtractive manufacturing process, selective laser melting possesses some unique advantages such as short lead time, high 

processing resolution, near-net shape forming. Therefore, it can be used to remedy the deficiency of conventional subtractive 

manufacturing process and accelerate the application of TiAl. The research progress of titanium aluminide manufactured by selective laser 

melting were summarized. The effect of chemical composition, powder morphology, printing parameters and post-printing heat treatment 

on the printing defects, phase constitutes, microstructure and mechanical properties was reviewed. Finally, the future developing directions 

of SLM TiAl were prospected. 

Key words: selective laser melting; titanium aluminide alloy; microstructure evolution; crack mechanism; pore 
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