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摘 要：激光增材制造技术是一种革命性的先进制造技术，在航空航天、汽车、医疗等领域取得了快速发展和应用。然而，

采用激光增材制造技术成形金属时容易形成气孔、裂纹等缺陷，以及粗大柱状晶、成分偏析等组织问题，影响了金属的性

能。通过添加纳米陶瓷颗粒能够有效地改善合金成形性、细化组织，进而提高金属力学性能。本文从激光增材制造成形金属

时纳米陶瓷颗粒的添加方式，纳米陶瓷颗粒在熔池中的演化行为，纳米陶瓷颗粒对成形性、微观组织和力学性能影响几个方

面进行了论述，并对该领域存在的问题和未来的研究进行了总结和展望。
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1　引 言

在过去的二十年里，激光增材制造技术发展迅速，被

视为一种革命性的制造技术[1]。与铸造、锻造和机加工

等传统制造方法完全不同，激光增材制造是一种近净成

型制造工艺，它根据数字模型直接逐层打印三维构件，可

以显著提高设计自由度并缩短生产周期。在即将到来的

工业4.0时代，激光增材制造为智能制造提供了巨大的机

遇。激光增材制造技术已经在航空航天、医疗、汽车等领

域取得了快速发展和应用[2–4]。

根据工艺特点的不同，激光增材制造技术主要分为

两类：以铺粉为特点的粉末床熔化技术和以送粉/丝为特

点的熔化沉积技术。两种技术的基本原理都是以激光束

作为高能热源[5]，热源作用到金属基板或沉积层上形成

基本的构建单元—熔池。随后，热源快速扫描到下一个

位置，熔池在先前成形层或基板的影响下迅速凝固。经

过道-道搭接和层-层堆积便能成形出构件，两种增材制

造技术的基本原理如图1所示[6–7]。
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图1  两种激光增材制造技术原理示意图

Fig.1  Schematic diagram of two laser additive manufacturing technologies: (a) laser powder bed melting technology and (b) laser melting 

deposition technology[6–7]
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激光增材制造过程中金属粉末/丝经历熔化、凝固甚

至固态相变等一系列复杂的强非平衡变化后冷却到室

温，伴随固有的高温度梯度、高冷却速率以及循环加热-

冷却效应，极易导致打印部件内产生孔洞、残余应力、裂

纹等缺陷[8]。此外，大的温度梯度和极高的冷却速率在

熔池凝固时，会导致晶粒沿热流方向生长形成柱状晶，导

致粗大的组织，造成成分偏析和性能的各向异性[9–11]。改

善合金的成形性和力学性能是当前激光增材制造成形金

属/合金的两个重要的研究方向，其中改变工艺条件是一

种重要的调整方式。研究发现，通过改变工艺参数能够

改善合金的力学性能。例如Wan等人[12]研究了扫描方式

对激光粉末床成形 INC718合金机械性能的影响。他们

使用了两种扫描策略：层间无 90º旋转的双向扫描和层

间有 90º旋转的双向扫描。研究结果表明，无旋转的双

向扫描样品比有90º旋转的双向扫描样品具有更高的拉

伸和疲劳强度。此外，研究表明，工艺导致的晶粒细化是

无旋转双向扫描样品在室温下具有优异机械特性的主要

原因。Wang 等[13]采用激光粉末床熔化技术制备了 Ti-

6Al-4V合金，通过工艺参数控制改变成形热循环过程，

导致 α′相转变为细小的柱状 α+β结构，克服了激光粉末

床熔化Ti-6Al-4V合金低塑性和低韧性的缺点，获得了良

好的综合性能。通过工艺参数控制能够对成形合金的性

能进行适当调整，但是对于容易开裂的合金，尽管通过加

工参数控制（例如改变激光功率和扫描速度）可以改变金

属增材制造过程中的凝固条件，从而提高制造零件的成

形性，但由于制造过程固有的高热梯度和大的热应力，仅

通过这种方法很难消除裂纹，即使少数案例报告通过精

确的工艺参数优化消除了 Inconel-718和625 Ni合金[14–15]

以及Al-Cu-Mg合金中的裂纹，但适当的加工窗口非常有

限，而且在激光增材制造成形时，熔池有一定的波动，在

规模化商业生产中，靠工艺参数调整抑制裂纹的形成是

难以实现的。最近几年，通过添加纳米颗粒改善合金的

成形性，甚至提高合金的力学性能引起了广泛关注。研

究表明，添加纳米颗粒在金属增材制造中对于控制气孔、

裂纹，改善柱状晶、成分偏析、组织性能各向异性等方面

具有显著的作用[16–17]。此外，在激光增材制造过程中添

加纳米陶瓷颗粒还能够用来制备复合材料。传统工艺制

备复合材料时，在增强颗粒的均匀分散、制备技术的便捷

性和经济性、制备合金的高性能和后处理等方面仍然存

在诸多挑战。近些年，采用激光增材制造技术制备金属

基复合材料引起了研究者的广泛重视[18–19]。

不论是改善合金的成形性，还是合金的成分偏析和

各向异性，亦或是制备复合材料，在激光增材制造金属/

合金中添加纳米颗粒都取得了不错的效果。其中存在4

个关键问题：纳米颗粒的尺寸选择、纳米颗粒的种类和纳

米颗粒的添加量；纳米颗粒的添加方式；纳米颗粒在熔池

中是如何运动和演化的；纳米颗粒对成形性、微观组织和

力学性能的影响规律。在不同工艺条件和合金体系下，

针对不同的目的，纳米颗粒的尺寸、种类和添加量没有统

一的规律。例如纳米颗粒的尺寸范围能够涵盖从十几纳

米到几百纳米，纳米颗粒的种类包括碳化物（SiC、TiC和

WC）、氮化物（TiN、AlN）、氧化物（Al2O3、SiO2、Y2O3、

TiO2、ZrO2）和硼化物（TiB、TiB2、CrB2、B4C 和 LaB6）

等[20–21]，不同的研究中纳米颗粒的添加量也差别很大。

因此，本文对于激光增材制造成形金属/合金中添加的纳

米颗粒的尺寸、种类和添加量不作讨论，重点针对纳米颗

粒的添加方式，纳米颗粒在熔池中的作用行为，纳米颗粒

对成形性、微观组织和力学性能的影响为主展开论述。

2　纳米颗粒在激光增材制造过程中的添

加方式

纳米颗粒在激光增材制造成形合金中均匀分布是保

证其发挥作用的前提，而纳米颗粒的添加/形成方式是保

证其均匀分散的关键。在激光增材制造过程中，纳米颗

粒的添加/形成方式大概分为两类，即外加法和原位内

生法。

2.1　外加法

所谓外加法，就是将已经制备好的熔点高、稳定性好

的纳米颗粒和基体合金粉末有效地混合在一起，将混合

后的粉末材料作为激光增材制造成形用材料。采用外加

法制备混合粉末的主要技术有：重力混合法、球磨法、液

态制备法和SMART法。

2.1.1　重力混合法

重力混合法就是采用混粉器对添加纳米颗粒的粉末

进行混合[22]。混粉器的基本工作原理是利用混粉器旋转

伴随粉末自身重力产生的搅拌作用使得纳米颗粒附着于

尺寸更大的基体粉末表面。混粉器的形状多采用V型。

据报道表明，V型重力混粉器在制备纳米颗粒复合微米

级粉末混合方面具有不错的效果。例如Li等[22]采用V

型混粉器将尺寸约 30 nm，含量约 5wt%的TiN粉末与颗

粒尺寸15~53 μm的CoCrFeMnNi合金粉末进行混合，经

过 24 h的连续混合后，实现了 TiN粉末在CoCrFeMnNi

合金粉末表面均匀的黏附效果，粉末混合效果如图 2

所示。

利用重力混合法时，为了缩短混合时间，增强混合效

果，还可以将金属基粉末与纳米颗粒粉末一起装入超声

波振动分散装置进行预混合，然后再将粉末装入V形混

粉器混合。例如Gao等[23]采用该方法混合含量为 2wt%

的纳米TiN（D50=80 nm）复合AlSi10Mg粉末，实验表明纳

米TiN能够均匀分布在AlSi10Mg粉末的表面，且黏附结

合效果较好，混合过程及结果如图3所示。
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2.1.2　机械球磨法

机械球磨法是最常用的将纳米粉末与金属粉末混合

的方法[24–25]。机械球磨法的具体操作过程是将纳米粉末

与金属粉末混合后放入球磨罐，利用球磨机的旋转带动

球磨罐和内部磨球旋转，磨球的运动对金属粉末和纳米

粉末产生撞击、研磨和搅拌作用，经过反复摩擦、碰撞达

到粉末混合的目的。球磨机设备如图 4a所示。机械球

磨法操作简单，经济便捷，但是机械球磨过程中，粉末很

容易受到磨球、球磨罐的影响造成成分污染。而且机械

球磨过程的机械碰撞会破坏粉末球形度，影响粉末的流

动性进而影响后续的成形质量。

例如Yuan等[26]利用机械球磨法对合金钢粉末进行

细化，并通过扫描电镜观察，记录和对比球磨不同时长后

得到的合金钢粉末的形貌变化。研究显示，原始合金钢

粉末在未经球磨前呈规则的圆球形，随着球磨时间的延

长，合金钢粉末球形度发生了很大变化。在球磨32 h后，

大部分合金钢粉末形貌已经由圆球形转变为不规则圆柱

体 。 合 金 钢 粉 末 形 貌 变 化 如 图 4b 和 4c 所 示 。

AlMangour 等[27] 以 H13 钢粉末作为金属基体，加入

15wt%TiN粉末，以机械球磨法制备纳米复合粉体。研究

表明，研磨初期 2~4 h 内，粉末仍能够保持较好的球形

度，但随着研磨时间延长，粉末塑性变形严重并发生体积

a b c
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图2  经过混合后的纳米TiN粉末与CoCrFeMnNi合金粉末形貌

Fig.2  Morphologies of the mixed nano-TiN powder and CoCrFeMnNi alloy powder (a); magnified images of box area b in Fig.2a (b) and box 

area c in Fig.2b (c)[22]
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图3  超声振动与V型混合装置示意图；TiN/AlSi10Mg复合粉末的SEM照片；2%TiN/AlSi10Mg复合粉体的粒度分布

Fig.3  Schematic diagram of ultrasonic vibration and V-type mixing devices (a), SEM images of TiN/AlSi10Mg composite powder (b–c), particle 

size distribution of the 2%TiN/AlSi10Mg composite powder (d)[23]
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断裂，产生不规则的细小颗粒。

Han等[28]采用机械球磨法制备高级Al2O3/Al纳米复

合粉末并用于激光粉末床成形。研究发现，向Al粉中加

入 4wt%Al2O3粉末进行球磨，通过调整研磨时间与暂停

时间的比例，可以有效减少片状颗粒的产生。这表明可

以通过合理设计球磨参数来获取球形度更好的纳米复合

粉体。

2.1.3　液态制备法

液态法是让纳米颗粒和金属基粉末在熔液中分别吸

附不同的带电离子，基于静电吸引原理使得两种粉末聚

合在一起[29–31]。液态法在制备不同纳米颗粒复合金属粉

末时，具体的操作方法也不尽相同。例如 Doñate-

Buendia等[32]提出了一种基于激光合成纳米颗粒和介电

泳控制吸附的方法，成功制备了纳米Y2O3颗粒复合铁基

不锈钢合金粉末。这种方法的具体步骤为：首先，将纳米

Y2O3颗粒分散在水中，在引流的同时采用一定频率和功

率的激光照射溶液，使团聚的纳米颗粒分散，或者进一步

破碎[31]。然后将微米级金属粉末加入上述溶液中，调节

溶液的pH值，当pH值位于Y2O3和不锈钢粉末的等电位

点之间时，可以实现两种粉末的相互吸附，即介电泳沉

积。最后，将混合物搅拌2 h，待吸附过程完成后，将混合

的粉末液体在50 ℃的烤箱中干燥。粉末混合过程如图5

所示。研究者认为该方法可以实现高的混合粉末产量，

这对于满足工业增材制造过程中对粉末的大批量需求至

关重要。

Zhang等[33]采用液态法（原文中称为表面工程技术）

制备了Ti-6Al-4V和CP-Ti粉末表面掺杂纳米Fe2O3的粉

末。他们首先在去离子水中测量了Ti-6Al-4V、CP-Ti和

Fe2O3的表面电荷。研究发现，Ti-6Al-4V粉末显示出较

高的正 zeta电位，为 53.50±0.54 mV，而Fe2O3颗粒的 zeta

电位相对较低，为 9.12±0.18 mV。相反，CP-Ti粉末带负

电，其zeta电位为–17.97±1.94 mV。测量zeta电位后就能

够确定粉末的吸附顺序。由于Ti-6Al-4V和CP-Ti粉末

带有相反的电荷，首先将带正电的Ti-6Al-4V粉末与含有

8 mg/mL聚4-苯乙烯磺酸钠（PSS）的溶液混合，吸附了一

层 PSS 阴离子后，Ti-6Al-4V 粉末的表面电荷发生了逆

转。在用去离子水冲洗后（冲洗的目的是去除吸附在粉

末上的松散PSS），带有负电荷的Ti-6Al-4V粉末和CP-Ti

粉末一起浸入带正电的浓度为8 mg/mL聚二烯丙基二甲

基氯化铵（PDDA）溶液中。再次吸附单层PDDA离子导

致表面电荷逆转。这个过程重复进行，使得Ti-6Al-4V和

CP-Ti粉末因吸附PSS单层离子而带负电。操作过程如

图 6所示。最后，冲洗过的Ti-6Al-4V和CP-Ti粉末与红

色的Fe2O3悬浮液（用于悬浮Fe2O3颗粒的液体是去离子

 

a b c

 

a b c

 

a b c

50 µm 50 µm

b ca

 

a b c

 

a b c

图4  球磨机，球磨前及球磨32 h后的粉末形貌

Fig.4  Ball miller (a); morphologies of the original spherical powder (b) and the powder after 32 h dry grinding (c)[27]
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图5  用于商业Y2O3纳米颗粒碎裂的通道反应器装置示意图

Fig.5  Schematic diagram of channel reactor setup for fragmentation 

of commercial Y2O3 nanoparticles (a);  interaction between the 

laser beam and the particles (b)[32]
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水）混合。搅拌30 min后，发生了沉降，即显示红色的粉

末沉积在烧杯底部，并在上方留下清晰的液体层（图

6c），表明Fe2O3颗粒成功分散在钛粉末中。去除液体后，

粉末在真空干燥箱中干燥超过 10 h。经过实验观察发

现，通过该方法制备的纳米Fe2O3颗粒在钛粉表面上分布

非常均匀。

Fan等在制备激光粉末床熔化用纳米TiC复合AlSi10Mg

合金粉末时也采用了液态法，在粉末的具体处理方面有所不

同[34]。他们将每克AlSi10Mg粉末分散在100 mL乙醇水溶液

（1:1）中。搅拌10 min后，将1 mL 3-氨基丙基三乙氧基硅烷

加入上述溶液中，并在室温下搅拌1 h，以获得胺官能化的

AlSi10Mg粉末。然后经过过滤，再用乙醇和去离子水洗涤3

次以除去残留的反应物。然后将3-氨基丙基三乙氧基硅烷改

性的AlSi10Mg粉末重新分散在去离子水中。通过超声处理

30 min后测量该溶液。在超声处理时，将每克TiC纳米颗粒

分散在含有1 mL 四甲基氢氧化铵的1 L去离子水中。通过

在室温下搅拌1 h来混合上述两种溶液。之后，在0.1 MPa的

真空压力下通过真空过滤收获5wt%的纳米TiC/AlSi10Mg粉

末。最后，通过冷冻干燥处理对合成粉末进行干燥。

2.1.4　SMART法

近日，韩国和美国学者[35]合作研究开发了一种新型的的

纳米复合金属粉末制造工艺，该过程被称为表面改性和增强移

植（surface modified and reinforcement transplantation, 

SMART）。SMART的基本原理是基于研磨铣削过程，以尺寸

较大的金属基粉末代替磨球，通过叶片的旋转与粉末产生碰

撞，在碰撞过程中因为压力焊接过程使小粒度粉末发生变形，

连续压焊使得大颗粒粉末表面形成小颗粒粉末的壳层结构，最

终生成核壳结构的粉末，如图7a~7f所示。SMART工艺形成

核壳结构粉末的关键是大尺寸粉末颗粒的动量和小尺寸粉末

颗粒的变形抗力。在与工艺设备中旋转叶片碰撞的情况下，只

有更细的小粒度粉末才能显著变形，这一过程被定义为“尺寸

选择性铣削”。在发生“尺寸选择性研磨”或“尺寸选择性变形”

后，小尺寸粉末颗粒可以通过冷焊与大尺寸粉末颗粒结合或分

离。为了成功实现尺寸选择性研磨，需要大尺寸颗粒和小尺寸

颗粒之间满足足够的碰撞速度和尺寸比。据研究者认为，

SMART工艺成形的粉末具有核壳结构，比传统的表面改性粉

末更适合作为金属增材制造工艺的原料。

a b

d

c

e f

e1 e2 f1 f2

图6  表面工程技术制备原料示意图；加入Ti-6Al-4V和CP-Ti粉末的Fe2O3悬浮液；加入处理后的Ti-6Al-4V和CP-Ti粉末的Fe2O3悬浮液；机

械混合方法和表面工程方法制备原料对比；SEM和能量色散X射线光谱（EDX）图像显示CP-Ti和Fe2O3均匀分布在50Ti-0.25O合金的

粉末原料

Fig.6  Schematic diagram of raw material preparation by surface engineering method (a), Fe2O3 suspension added with Ti-6Al-4V and CP-Ti 

powders (b), Fe2O3 suspension added with treated Ti-6Al-4V and CP-Ti powders (c), comparison of feedstocks prepared by mechanical 

mixing and surface engineering approach (d), SEM and energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDX) elemental mappings showing the 

homogeneous distributions of both CP-Ti (e) and Fe2O3 (f) in the powder feedstock for the designed 50Ti-0.25O alloy 
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2.2　原位生成法

外加法添加的纳米颗粒在熔池中不改变化学结构，

直接作为添加剂发挥作用。纳米颗粒由于尺寸细小，容

易团聚，采用外加法添加纳米颗粒时，纳米颗粒的分布均

匀性以及不同批次粉末制备的稳定性难以保证。如果能

在激光增材制造过程的熔池中通过化学反应形成纳米颗

粒，则能够免去多余的工艺步骤，这种纳米颗粒的引入方

法即为原位内生法。根据形成原理的不同，原位内生法

可以分为以下两类：

2.2.1　利用环境气氛原位形成纳米化合物

该方法是利用熔池中金属元素活泼的特点，与成形

气氛中的氧或氮等元素原位形成纳米化合物，要求合金

中必须有与氧/氮等具有高亲和力的元素[36–38]。这种方

法需要在粉末制备时就添加好必要的金属元素。例如朱

磊等在激光粉末床熔化制备Ti-6Al-4V合金时，在不同

N2浓度加工气氛中（3vol%、10vol%、30vol%），利用气-液

反应（N+Ti→TiN），制备了TiN增强的钛基复合材料[39]。

由于稀土元素与氧元素的结合能力强，利用稀土元素原

位形成纳米颗粒具有天然的优势[40]。其中研究较多的是

利用稀土元素Y在熔池中原位形成Y2O3。例如Xu等[41]

采用激光粉末床熔化技术制备了NiCrFeY合金，Y含量

为0.51wt%，成形过程中氧含量控制在不超过3500 µg/g，

最终在成形合金中原位形成了0.53%的纳米Y2O3颗粒，

这些弥散分布的颗粒使得成形合金获得了良好的室温和

高温力学性能。成形过程熔池中纳米Y2O3颗粒形成示

意图如图8所示。

2.2.2　利用熔池反应形成化合物

原位生成法的另一种方式是利用熔池中元素之间的

反应形成纳米化合物[42]。这些参与反应的元素，有的是

在制备粉末时，以单独的粉末颗粒形式与基体粉末进行

混合引入，有的是在预制粉末时就以合金元素的方式添

加。例如Tan等[43]在激光粉末床熔化成形2024铝合金时

在基体粉末中物理混合加入纳米Ti颗粒，由于Ti的熔点

低，会与基体粉末同时熔化，熔液中Ti与Al原位形成了

Al3Ti 纳米粒子，作为异质形核点能够有效细化晶粒；

Martin 等[44]在采用激光粉末床熔化成形高强 7075 和
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图7  SMART工艺设备及尺寸选择研磨铣削示意图

Fig.7  SMART process equipment and sequential diagram of size-selective milling: (a) drawing of the equipment, (b) particles of the 

supplementary/base powder combine before impact with the blade, (c) selective milling of the supplementary powder particle due to impact, 

(d) particles of supplementary/base powder press and bounce off after impact, (e) particles of supplementary/base powder separate and 

bounce off after impact, and (f) modified powder by the SMART process[35]
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6061 铝合金中添加了 1% 含量的 ZrH2颗粒，在熔池中

ZrH2与铝反应形成Al3Zr。Al3Zr与面心立方结构的铝具

有20多种匹配界面，晶格错配度小于0.52%，原子密度差

小于1%，是理想的低能量非均匀成核相。与未添加ZrH2

的7075和6061合金相比，最终制备出的合金不仅消除了

裂纹，而且晶粒尺寸仅 5 μm，细化了 100 倍。Spierings

等[45]在激光粉末床熔化成形Al-Mg合金时，在粉末制备

时引入 Sc、Zr元素，在熔池中 Sc、Zr元素与Al原位形成

了Al3(Sc,Zr)化合物，起到了细化晶粒的作用。类似地，

Zhou 等[46]采用激光粉末床熔化成形了 Al-6Zn-2Mg 合

金，在预合金化粉末中添加了 1wt% Sc和Zr元素，Sc+Zr

合金化促进了Al3(Sc,Zr)颗粒的形成，细化了晶粒，同时

提高了合金的性能。

3　纳米颗粒的分布、演化和对熔池的影响

3.1　纳米颗粒在熔池中的分布

纳米颗粒尺寸小，比表面积大，由于与周围金属熔体

的高界面能和范德华力而表现出强烈的聚集趋势。然

而，在激光增材制造工艺条件下，高能束热源导致熔池内

形成陡峭的热梯度，熔池中心与边缘温差可达10 000 ℃/mm，

剧烈的温差会驱动熔体产生强烈的流动，即马兰戈尼流。

纳米颗粒在熔池中的分布受到重力、浮力、反冲力和马兰

戈尼力等作用的共同影响。由于纳米颗粒尺寸细小，在

剧烈流动的熔池内部，反冲力和马兰戈尼流是影响纳米

颗粒分布的主要因素，而反冲力和马兰戈尼流的强弱主

要取决于工艺参数。研究者针对工艺参数与纳米颗粒的

分布情况进行了实验研究。例如研究者使用颗粒作为熔

体流动示踪剂的研究表明，颗粒倾向于在激光粉末床熔

化时与马兰戈尼流一起流动[47–48]。Gu等人[49]报道了增

强颗粒的分散程度与能量密度的依赖性，发现在高激光

功率下纳米颗粒倾向于沿晶界呈规则的环状分布；然而，

Wang等[50]的研究却发现，在氧化物弥散强化Al基复合

材料中，随着激光功率的增加，增强颗粒趋向于均匀分

布。纳米颗粒在激光增材制造过程中的运动行为是很复

杂的，对激光增材制造条件下纳米颗粒分散机制的基本

理解至关重要，然而纳米颗粒在激光增材制造过程中的

复杂行为尚未得到很好的理解。一个原因是因为当前实

验手段还无法直接观察到纳米颗粒在熔化和固化过程中

的运动。通过先进表征手段如原位X射线技术目前能够

用于探索熔池和冷却动力学形成机制以及小孔行为，但

由于分辨率仅为微米级，无法检测熔池中纳米颗粒的运

动。计算机仿真则为预测纳米颗粒在不同工艺环境下的

行为提供了一种有效方法[51]。例如Wang等[52]在增材制

造纳米TiB2复合Al时，采用计算仿真方法结合实验验证

研究了不同工艺参数下纳米颗粒在熔池中的动力学行

为，如图9所示。在扫描过程中，激光作用产生的反冲压

力和表面张力梯度驱动颗粒在熔池边界处迅速富集，造

成颗粒分布不均匀。然而，由于熔道重叠，第二道熔道的

中心大约位于第一道熔道右侧的马兰戈尼流（或颗粒富

集区）附近，如图9b所示，第二道熔道的左边界靠近第一

道熔道的中心区域。因此，左侧的马兰戈尼涡流将颗粒

离心至涡流外围，并将颗粒输送到之前产生的颗粒缺乏

区域进行填充，蒸气凹陷流的推动力会打破原先位置处

的颗粒富集，从而促进颗粒的均匀分布。对于第三道熔

道的扫描，马兰戈尼流表现出相似的颗粒转移行为，进一

步使重叠区域的颗粒分布均匀，从而在扫描部件中实现
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图8  激光粉末床熔化技术制备 NiCrFeY合金中Y2O3颗粒的原位形成示意图

Fig.8  In-situ formation of Y2O3 particles in NiCrFeY alloy prepared by laser powder bed fusion[41]
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整体均匀分布（图9c）。显然，只有当当前熔道的马兰戈

尼涡流覆盖上一道熔道的颗粒缺乏区域时（即熔道间距

约为熔池宽度的一半），颗粒推动和填充机制才有效。该

研究揭示了熔池中纳米颗粒的聚集原因，同时推导出了

熔道重叠程度对于颗粒均匀分布的准则，即熔道间距（或

熔道重叠）应约为熔池宽度的一半。

3.2　纳米颗粒在熔池中的转变

在激光增材制造过程中，如果添加纳米颗粒的作用

是为了利用熔池反应形成化合物，添加的纳米颗粒熔点

一般要与基体合金接近，以保证纳米颗粒在熔池中能够

熔化。如果添加的纳米颗粒是作为异质形核剂或强化质

点，一般要添加高熔点的颗粒以保证纳米粒子的稳定性。

一般情况下，纳米颗粒能否发生熔化，取决于纳米颗粒与

金属基体的熔点差。大部分金属的熔点要低于陶瓷颗

粒，在激光增材制造过程中熔池存在时间短，添加的纳米

陶瓷颗粒一般不会熔化。但由于大部分激光束能量呈高

斯分布，当形成熔池时，熔池中心的温度可达3000 ℃，导

致在局部的高温区域内陶瓷颗粒可能会产生熔化。另

外，当金属的熔点较高时，例如W、Ta等合金的熔点接近

甚至超过了纳米陶瓷颗粒，增材制造成形这类高熔点金

属时，纳米颗粒会发生部分甚至全部熔化。例如张国全

等[53]对激光粉末床熔化成形TiC增强钨基复合材料进行

了研究，通过对晶格间距变化规律进行研究发现TiC颗

粒发生了熔化，熔化的元素还产生了固溶强化作用。

在低熔点金属中添加纳米陶瓷颗粒，陶瓷颗粒虽然

不会熔化，但可能会与溶液发生反应，即产生界面反

应[54]。例如 Chang 等[55]采用激光粉末床熔化成形 SiC/

AlSi10Mg复合粉末体系，发现在熔池中SiC会与Al基体

发生反应生成Al4SiC4相。而且SiC的尺寸会对该反应产

生影响。当使用粗SiC颗粒时，粗SiC颗粒的低比表面积

和颗粒表面的熔融不足，SiC颗粒几乎未熔化，在铝基体

和SiC颗粒之间的界面上形成非常少量的板状Al4SiC4增

强体，这意味着在SLM过程中发生的原位反应程度相对

较低。随着SiC颗粒尺寸的减小，铝熔体与SiC颗粒之间

的原位反应程度增强，会导致界面处Al4SiC4增强相的形

成。在非平衡快速凝固条件下，难以直接观测界面反应

过程，相关的研究也不够系统和深入。Gu等[56]研究了激

光增材制造 WC 增强 Inconel 718 合金中界面的反应过

程。采用有限元模拟了WC颗粒附近的温度分布，从热

力学角度揭示了界面层的形成原因，并且从动力学角度

对界面层厚度进行了分析，如图10所示。

3.3　纳米颗粒对熔池的影响

纳米颗粒在熔池中的分布受工艺参数特别是激光的

影响较大，一般认为是热源影响了熔池的动力学过程，进

而影响纳米颗粒的分布。事实上，纳米颗粒的添加本身

会影响熔池的特性，例如纳米颗粒添加能够改变粉末的

比热、热导率、粘度、表面张力等物理特性，进而影响熔池

的温度分布、熔液流动、冷却速度等过程。例如Guo等[57]
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图9  熔池中第二相颗粒的流动仿真

Fig.9  Flow simulation of secondary phase particles in the molten pool[52]: (a) scanning of the first melt channel, (b) scanning of the second melt 

channel, and (c) scanning of the third melt channel
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采用数值模拟技术，研究了纳米TiB2粒子的引入对激光

粉末床熔化铝合金过程熔池动力学、熔池特征、凝固过程

的影响，研究发现，随着TiB2含量的增加，熔池的深度和

长度随之增加，而且熔液的温度和存在时间也增加。这

是因为引入TiB2后粉末的激光吸收率提高了。当熔池温

度超过沸点时，会发生蒸发和回弹力，从而导致熔池变得

更深。在TiB2含量为 3wt%和 9wt%时，熔池中心产生沿

边缘向下的马兰戈尼流。当TiB2含量为 12wt%时，熔池

前壁产生向下的流体流，然后沿后壁向上流动。冷却速

率曲线也表明，在快速冷却阶段，冷却速率也随着TiB2含

量的增加而增加。Ma等[58]发现快速熔化和凝固条件下，

在Ni中添加Al2O3纳米颗粒，熔池深度显著增大，但热影

响区区域显著减小。通过研究发现，添加纳米颗粒对激

光发射率和热熔的影响较小，但是会减小热导率和表面

张力，特别是能够显著提高熔池的动态粘度，这些热物性

参数最终会决定熔池的特性。

4　纳米颗粒对激光增材制造金属/合金缺

陷及微观组织的影响

4.1　抑制裂纹形成

金属增材制造伴随强非平衡凝固过程，其高温度梯

度、高冷却速率以及循环加热—冷却效应导致合金发生

元素偏析、相变以及残余应力累积，非常容易形成裂纹。

激光增材制造过程中常见的裂纹类型有液化裂纹、凝固

裂纹和固态裂纹。从微观角度分析，柱状晶是造成开裂

的重要原因。在凝固时，溶质沿着相邻柱状晶粒之间的

晶界偏聚形成连续的薄弱区，或者由于凝固时补缩困难，

都容易形成裂纹。与柱状枝晶相比，等轴枝晶不仅不容

易形成凝固裂纹，还容易通过旋转来缓解相邻晶粒之间

的热撕裂，进一步减少裂纹的扩展。尽管在激光粉末床

熔化过程中，通过调整工艺参数（例如激光功率和扫描速

度）可以改变凝固条件，从而提升制造部件的质量，但由

于固有的高温度梯度和大热应力，仅凭调整工艺参数难

以完全消除裂纹[59]。与传统金属铸造类似，在激光增材

制造过程中，通过孕育处理促进柱状晶向等轴转变成为

减少裂纹的可行途径[60–62]。例如在激光粉末床熔化成形

7075 铝合金中易形成粗大的柱状晶，根据选分结晶原

理，柱状晶之间溶质偏聚凝固推迟，快速冷却条件下熔液

补缩困难，在应力的共同作用下形成裂纹。Tan等[63]在

激光粉末床熔化成形7075铝合金中添加1wt%Ti颗粒诱

导原位生成Al3Ti纳米颗粒，Al3Ti作为异质形核剂显著

的细化了晶粒，抑制了裂纹形成，如图11所示。

aa bb

cc dd

Temperature/℃Temperature/℃ Temperature/℃Temperature/℃

图10  增强颗粒周围的温度场和热流数值模拟结果（图10 b插图为颗粒的局部热量积累）；WC颗粒周围的辐射方式和WC/Inconel 718复合

材料梯度界面微观结构SEM照片

Fig.10  Numerical simulation results of the temperature field (a) and heat flow (b) around the reinforced particles (illustration in the left corner of 

Fig.10b shows the local heat accumulation of the particles), SEM images of radiation mode around WC particles (c) and microstructure of 

customized gradient interface (d) of WC/Inconel 718 composites fabricated by selective laser melting at laser power P=125 W and 

scanning speed v=100 mm·s−1[56]
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4.2　抑制粉末飞溅

在激光增材制造过程中，高能激光束照射熔池，局部

高温导致表面熔液沸腾，形成强烈的蒸汽射流[64]。蒸汽

射流产生的反冲压力将熔体表面向下推动形成凹陷；高

速向上的蒸气流将粉末和液滴喷射出去，形成飞溅物[65]。

由于光束入射角度对激光吸收率有很大的影响[66]，熔池

表面能量吸收不均匀导致溶液蒸发不均匀，从而导致液

气界面上的反冲压力不均匀。不均匀的反冲压力引起液

气界面波动，进而引起激光能量吸收和蒸汽压力的波动。

相互影响的能量吸收波动和液面波动导致强烈的激光-

熔池相互作用不稳定性，如熔池/蒸汽压力波动和气流驱

动的飞溅碰撞。来自熔池的蒸汽压波动引起液体破裂并

且伴随气体的驱动，在冷却后便形成大的飞溅物[67]。

在激光粉末床熔化工艺中，飞溅颗粒落在未打印区

域的粉末中，会在随后成形中影响其周围粉末的熔化凝

固过程，特别是尺寸稍大的飞溅颗粒会影响铺粉效果，造

成粉末不均匀，进而导致各种缺陷的形成，例如，表面凹

坑、熔道变形和部件中孔隙、夹杂等缺陷[68–70]。大飞溅的

随机形成是激光粉末床熔化工艺中不可预测的缺陷形成

的主要原因，也是质量控制的一大挑战，因为飞溅颗粒可

能导致严重的加工缺陷，甚至造成机械故障。由不可预

测的缺陷引起的零件质量不一致是激光粉末床熔化在工

程应用中的一大障碍。优化加工条件可以改变飞溅的数

量，但不能消除大飞溅，因为调整加工参数不能改变激光

与粉末床的局部相互作用的内在性质。消除大飞溅物的

随机形成仍然是激光增材制造金属需要克服的困难

之一。

理解飞溅物的形成机理是改善粉末飞溅的前提，采

用传统的表征手段或数值仿真方法研究飞溅过程非常困

难，当前的主要研究手段是原位X射线成形观察。

Guo等[71]采用原位高能X射线成形技术，以316L和

AlSi10Mg合金为载体研究了激光粉末床熔化过程的飞溅

行为，首先研究了激光的影响，发现在激光加热过程中，

首先发生的是局部激光熔化，随后产生强烈的蒸汽喷射，

之后出现氩气流。每个步骤发生的时间估计如下：熔化

需要微秒级时间，蒸汽喷射/羽流形成需要几十微秒，氩

气流形成需要几百微秒。其次，研究了引起飞溅的原因：

在激光单道扫描过程中，粉末飞溅行为随位置而异。激

光束周围的粉末飞溅由蒸汽喷射驱动。激光束后方的区

域中的粒子被氩气流夹带。激光束前方的粒子也受到氩
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图11  LPBF直接成形试样的EBSD形貌与添加1wt% Ti后LPBF成形试样的EBSD形貌

Fig.11  EBSD microstructure of LPBF-fabricated samples: (a) 7075 sample, (b) 7075-AS sample; EBSD microstructure of LPBF-fabricated 

samples after adding 1wt% Ti: (c) 7075 sample, (d) 7075-AS sample (samples formed on the conventional substrate are named as 7075, 

while those formed on the composite substrate are named as 7075-AS)[63]
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气流的影响形成飞溅。飞溅的基本过程为：粒子首先被

蒸汽喷射出去并加速（第 1阶段）。大约 150 ms后，氩气

流逐渐形成并与粒子运动方向相反。氩气流首先使粒子

减速（第 2阶段），然后使粒子向后加速回到激光束方向

（第3阶段）。最后，由于粒子远离熔池以及激光关闭，蒸

汽压力减弱。因此，在第 4阶段，粒子的移动速度降低。

飞溅的主要动力学过程为：蒸汽喷射驱动的粒子的峰值

速度在0.75~2.24 m/s，时间跨度为1.14 ms。加速度范围

在 2000~13900 m/s²。氩气流区域中移动的粒子的峰值

速度在0.27~0.61 m/s，时间跨度为2.88 ms。加速度范围

在552~1494 m/s²。在本处理参数下，未观察到长距离的

粒子运动。在激光单道扫描过程中，蒸汽喷射和氩气流

相对于激光束不是对称的。氩气流落后于激光束，因为

生成氩气流需要时间。该研究揭示了粉末在不同环境下

的飞溅动力学过程，以及激光作用下熔池及蒸汽流的变

化过程。

Young 等[72] 采用原位高能 X 射线成形研究了

AlSi10Mg在激光粉末床熔化成形过程的飞溅行为，将飞

溅行为划分为5种类型：第1类是固体飞溅，这类飞溅物

的产生是由于蒸汽（由于局部激光加热而产生的强烈蒸

汽）与固体粉末相互作用所导致的。第 2类是在凹陷区

边缘的熔池中喷射出液体液滴形成的飞溅，这种类型的

飞溅物被称为金属喷射飞溅物。金属喷射飞溅物的形成

是由于局部激光加热过程中产生的强烈金属蒸汽所导致

的。第3类是粉末团聚飞溅物。这类飞溅物是由粉末和

飞溅物会聚并合并形成，尺寸比原始粉末大得多。在实

验中，通常观察到两种主要的粉末团聚飞溅物：液-固粉

末团聚和液-液粉末团聚飞溅物。第 4类是夹带熔化飞

溅物。环境气流可以将粉末携带到激光加热区域，这也

被称为粉末夹带。一旦夹带的固体粉末遇到激光束，这

些固体粉末就会被熔化，并被蒸汽喷射所喷射出来。有

时，熔化的夹带粉末会发生碰撞并合并。这种类型的飞

溅物被称为夹带熔化飞溅物。第 5类缺陷诱导飞溅物。

当激光与零件内部的严重缺陷（如大孔）相互作用时，会

发生突然的液体飞溅。在熔化过程中，激光与这些大孔

的相互作用表现出突然的不稳定性，并导致独特的飞溅

物。文中还对飞溅物的速度和尺寸进行了定量研究。金

属喷射是 4种现象中速度最快的，平均速度为 2.17 m/s。

粉末团聚飞溅物是最慢的，平均速度为 0.66 m/s。固体

飞溅物的大小与原料粉末尺寸基本相当。粉末团聚飞溅

物的尺寸最大，平均直径为114 μm，是原料粉末的4倍以

上。夹带熔化飞溅物的直径为 57 μm，大约是原料粉末

的3倍。金属喷射飞溅物的大小平均为31 μm，接近原料

粉末的大小。

Qu等[73]在激光粉末床熔化成形Al6061合金时，采

用原位高速同步加速器X射线成像实验研究了熔池波动

和缺陷的形成过程，并通过添加4.4vol% TiC 纳米颗粒进

行了对比实验，结果表明，添加纳米颗粒后熔池波动明显

减缓从而消除了由液体破裂引起的大颗粒飞溅。纳米粒

子能够防止飞溅的液体在碰撞过程中发生合并，从而消

除了碰撞引起的大飞溅。在激光粉末床熔化过程中，由

于激光与粉末床相互作用区域周围存在强烈而混乱的气

流，粉末碰撞现象频发。如图12a~12d所示，当两个液体

飞溅发生碰撞时，这两个飞溅会合并形成一个大飞溅。

碰撞诱导的团聚是形成大飞溅的主要机制，通过优化加

工条件或调整合金成分来克服这一机制是极其困难的。

然而，添加TiC颗粒后，两个碰撞的飞溅物在碰撞后会立

即分离，如图 12e~12k所示。这两个碰撞的飞溅物保持

了其初始大小，碰撞的唯一后果是它们运动方向和速度

的改变（图12h）。该研究为实现金属增材制造缺陷控制

提供了一种潜在的途径。

4.3　改善柱状晶晶粒形貌

凝固过程中热量和溶质的传输决定着最终的晶粒尺

寸和形态。在增材制造过程中，高度聚焦的光束和高扫

描速率使熔池具有较小的尺寸、大的温度梯度和快速凝

固速率，熔池底部热量沿着基板或先沉积层传递，新晶粒

在基体或先沉积层形核时几乎没有形核势垒，并沿着温

度梯度方向快速生长。因此，激光增材制造金属材料的

突出微观结构特征就是由熔池边界的晶体外延生长形成

柱状晶粒[74–75]。事实上，在激光增材制造的快速凝固过

程中，在熔池中上部还是能观察到存在等轴晶粒，然而在

激光增材制造过程中，为确保与下一层的良好冶金结合，

熔池中上部会被部分或完全重熔，在凝固时这些原等轴

晶存在的位置成为新熔池的底部，又形成了新的柱状晶，

因此在最终金属部件中经常是完全柱状的晶粒形态[76]。

控制激光增材制造合金中晶粒的形貌主要要控制初始柱

状晶的生长。初始柱状晶的生长主要由给定合金熔池中

的局部凝固条件决定，包括温度梯度G和凝固速率 V。

通常，G/V比控制凝固模式，而它们的乘积决定的冷却速

率（T*=G×V）控制凝固微观结构的尺寸[77]。决定G和V

的主要是增材制造中激光功率和扫描速度[78–79]，但是通

过改变工艺参数控制柱状晶到等轴晶转变的效果通常不

明显，最有效的方法是通过成分控制实现[80–81]。

在传统工艺条件下，晶粒细化的方法主要有两种：添

加生长限制性溶质元素（变质处理）和添加有效形核剂

（孕育处理）。变质处理是向熔融金属中添加适当的溶

质，在凝固时溶质原子倾向于在固液界面处聚集产生成

分过冷。当热过冷度和成分过冷度之和超过合金的临界

过冷度时，便能激活非均匀形核[82–84]。大量非均匀形核

可以有效地实现晶粒细化。在多元合金中，成分过冷的

作用是主要的。在二元合金系统中，溶质原子产生的成

分过冷通过Q值进行定量描述，Q的计算公式如下：
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图12  纳米颗粒防止飞溅聚结

Fig.12  Nanoparticle-enabled prevention of spatter coalescence: (a–c) X-ray images showing the spatter-colliding-induced agglomeration 

during the LPBF of Al6061, (d) moving speed of Al6061 spatters, (e–g) X-ray images showing that two Al6061+4.4vol% TiC 

spatters separated after colliding, (h) moving speed of Al6061+4.4vol%TiC spatters, (i–k) X-ray images showing the deformation 

of Al6061+4.4vol% TiC spatters during colliding (moving direction of the spatter is indicated by the white dashed arrow), (l) SEM 

image of the ball-milled Al6061+4.4vol% TiC powder, (m) SEM image of the surface of the powder in Fig.12l, (n) EDS analysis 

of Al6061+4.4vol% TiC powder surface, (o) nanoparticles preventing coalescence during spatter colliding (blue dashed arrows 

represent the spatter moving velocity), (p) schematic illustration of nanoparticle arrangement between two colliding Al6061+

4.4vol% TiC spatters, (q) schematic illustration showing capillary pressure created by nanoparticles on spatter surface,                 

(r) comparison of inertial pressure and capillary pressure barrier as a function of temperature (Inset: capillary pressure barrier 

between two colliding Al6061+4.4vol% TiC spatters)[73]
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Q=m(k–1)C0                                                                                                            （1）

其中 k是分配系数，m是液相线的斜率（假定为直线），C0

表示溶质浓度。具有大Q值的溶质可以在固/液界面之

前更快地产生成分过冷，从而导致晶粒细化。Q值理论

为预测晶粒细化效果提供了理论指导，在大多数铸造合

金中观察到的晶粒细化可以使用该模型进行很好的解

释。近些年，在激光增材制造过程中，大量的研究采用了

变质处理以获得晶粒细化[85–86]。但也有研究表明，在增

材制造中变质处理的的效率是有限的，因为熔池内大的

热梯度显著减小了固/液界面之前的成分过冷区，从而削

弱了生长限制效率。

孕育处理指的是添加少量有效的形核颗粒（外部添

加或原位形成）促进形核从而细化晶粒。例如Tan等[87]

采用激光粉末床技术制备AlSi10Mg合金，通过添加纳米

LaB6颗粒后形成均匀、无裂纹、等轴、细小的微观结构，

显著改善了原合金中的柱状晶形貌，如图 13所示。Liu

等[88]在激光粉末床熔化成形 AA2024 铝合金时添加了

TiC-TiH2双成分晶粒细化剂，在熔池中TiH2分解形成游

离Ti原子，Ti能够与Al发生胞晶反应形成Al3Ti，与TiC

一起作为异质形核剂，将原粗大柱状晶细化为等轴晶，不

仅有效的避免了开裂现象，还显著提高了合金的综合力

学性能。

纳米颗粒能否作为有效形核剂是由许多因素决定，

例如形核剂与熔体之间的界面能、形核剂与基体的晶体

结构、它们的化学组成以及熔体在形核剂表面的润湿行

为等。由于熔体或形核剂的化学和物理性质难以测量，

常常用形核剂和基体金属之间的原子匹配度（或晶格错

配，δ）评价异质形核剂形核效率的有效性[89–91]。在界面

处原子匹配度差的界面具有最高的界面能，为了降低界

面能，原子倾向于在界面处保持匹配关系，即保持共格或

半共格的关系，这样引起界面处的畸变小，界面能就低。

但是由于不同晶体晶格常数的差异，在形核时匹配度相

近的界面更容易形核，形核颗粒与基体金属间原子错配

度越小，两者之间的界面能越低，非均匀形核需要的临界

过冷度越小，颗粒的形核能力越强。形核能力越强，形核

颗粒的数量越多，则晶粒细化的效果就越好[92]。

关于晶格匹配度计算的方式主要有两种模型：二维

错配度模型和边边匹配模型[93]。二维错配度模型主要用

于对不同晶体类型物质之间的匹配程度进行计算，该理

论首先由Bramfitt于 1970年提出，并给出了相关表征公

式。以二维错配度模型为工具，能够更加准确的体现出

在晶格结构不同的情况下，基底与晶核的点阵匹配是否

有利于形核[94]。该理论认为当错配度小于 6%时形核最

有效，在 6%~12%时中等有效，而错配度大于 12%则表

现为无效；边边匹配模型是由Zhang和Kelly开发的晶体

学几何模型，已被广泛用于评估晶粒细化剂的效力。边

边匹配模型是一个强大的工具，用于量化晶体学原子匹

配，并预测相邻相晶体之间的取向关系（orientation 

relationships, ORs）。基于一个良好的原子匹配需要相邻

晶体之间小的原子错配原则，该模型认为潜在的形核剂

应该同时具备：（1）沿某些平行匹配方向的原子间距错配

度小；（2）包含匹配方向的匹配平面之间的面间距错配度

小；（3）为了最大化匹配，匹配行和匹配平面总是密排或

接近密排的。对于给定的合金体系，如果形核剂和金属

原子间距错配度和原子面错配度足够小（＜10%），则可

以从能量角度预测该形核剂是有效形核剂。

aa bb

2020 µm µm 2020 µm µmXX

ZZ

YY

图13  晶粒EBSD图

Fig.13  EBSD orientation maps of the Al grains in AlSi10Mg (a) and LaB6/AlSi10Mg (b) across their longitudinal planes[87]
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4.4　晶界工程

晶界工程是 1984年Watanabe[95]在研究晶间开裂时

提出“晶界设计与控制”的构想，继而在 90年代形成了

“晶界工程”研究领域。主要是在中低层错能面心立方金

属中，通过合适工艺提高特殊结构晶界（一般指∑≤29的

低重合位置点阵晶界比例），控制这些特殊结构的分布和

排列，可以使材料具有独特的机械行为。

传统的晶界工程通过变形或退火来调控晶界。Li等

研究发现，在激光粉末床熔化成形过程中添加纳米颗粒

也能获得特殊晶界（低∑重合位置点阵晶界）。研究表

明，在激光粉末床熔化成形 316L合金时，通过引入TiC

纳米粒子制备出了具有纳米孪晶强化效应和特殊晶界比

例高的复合材料。研究发现纳米颗粒促进特殊晶界形成

的主要原理是，在热循环过程中产生的残余应力的驱动

下，Si和Mo元素朝TiC/基体界面偏析导致低的层错能，

在具有低层错能的TiC界面处形成的 9R界面随后会转

变为孪晶。最终成形的复合材料具有高比例的特殊晶界

和纳米晶，这些通过在激光粉末床熔融过程中产生的超

细位错胞结构产生强化作用。通过在增材制造中引入纳

米颗粒实现了微观结构的控制，该研究为增材制造晶界

工程的发挥提供了有利的实验基础[96]。

5　纳米颗粒对激光增材制造成形金属/合

金力学性能的影响

5.1　改善硬度及摩擦磨损性能

合金的硬度取决于基体硬度和第二相颗粒的特征

（性能、分布和尺寸等）。通过固溶强化能够提高基体的

硬度进而体现在合金硬度的提升，但通过添加/形成硬度

更高的第二相是显著提高合金硬度的更有效方法。第二

相颗粒的硬度越高、尺寸越大、含量越多，则合金的硬度

越高。但是，当第二相颗粒的尺寸达到微米级以上会显

著降低合金的强度和韧性，使得合金的综合力学性能降

低。而纳米颗粒复合增强方法能够整体提高合金的综合

性能而备受关注[97–99]。Wen等[100]研究了TiB2含量对激光粉

末床熔化S136合金微观结构和力学性能的影响。结果表

明，与纯S136相比，在S136中加入0.5wt%TiB2，合金的硬

度更高（761.5 HV），磨损率更低（1.52×10-5 mm3/N·m，抗拉

强度更好（982.8 MPa）。这是因为均匀分布的TiB2纳米

颗粒增强体具有沿着基体晶界紧密粘附的高趋势，而且

TiB2增强体与基体的界面应力较低，在晶体变形时不容

易形成应力集中。华南理工大学谭超林团队[101]研究了

SiC对激光粉末床熔化不锈钢的致密化行为、组织演变、

晶体取向、力学性能和摩擦学性能的影响。研究发现添

加SiC后合金所获得的强度和耐磨性在文献中处于最高

水平，抗拉强度达到约1.3 GPa，同时具有0.77×10-5 mm3/N·m

的低磨损率。Gu等[102]研究发现，激光增材制造纳米颗

粒增强合金中，影响试样显微硬度的因素比较复杂，包括

晶粒尺寸、致密度和增强颗粒，增强颗粒与基体相之间的

原位梯度界面层和扩散层的作用也不容忽视。梯度界面

层作为提高颗粒与基体界面结合强度的一种相，对提高

复合材料零件的显微硬度起着至关重要的作用。扩散层

碳化物也有助于提高合金的显微硬度。

一般来说，第二相颗粒含量越多，合金的硬度越高，

但是实际情况不完全如此。Gu等[103]报告了在激光粉末

床成形TiC/Ti合金时，当纳米TiC含量超过 12.5%后，硬

度开始呈下降趋势，如图14所示。这是因为在TiC/Ti体

系中，TiC颗粒的结构和分布对体积分数很敏感，当TiC

颗粒含量较高时，很难在成形合金中保持原纳米尺寸结

构。由于纳米颗粒的分布决定于熔池的流动、凝固状态，

激光增材制造纳米颗粒增强合金时，工艺参数对合金的

硬度有重要影响。在这种情况下，工艺参数可能会比纳

米颗粒的尺寸对于硬度的影响更大。例如Zhao等[104]分

别研究了激光粉末床成形40和800 nm的TiC对316L合

金硬度的影响，发现 TiC 尺寸为 40 nm 时硬度提升更

明显。

5.2　改善强度和塑性

添加纳米颗粒后能够显著提高合金的强度。例如

Hou等[105]采用激光粉末床熔化技术开发出一种高强韧

的中熵合金复合材料。为了克服外加颗粒分散不均匀以

及与基体界面处性能低等问题，它们在中熵合金CoCrNi

中添加B4C后原位形成Cr2B颗粒，Cr2B在纳米级位错胞

边界处析出，形成了一种纳米级核壳结构，即“软”核（fcc

基体）与“硬”壳（Cr2B析出）。纳米核壳结构所产生的异

质结构带来载荷承载强化和异质形变诱导硬化的协同效

应，还能够有效抑制裂纹的扩展，这一独特的核壳结构优

化了复合材料的综合力学性能。纳米颗粒添加到合金中
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图14  不同纳米颗粒添加量SLM加工TiC/Ti纳米复合材料零件的

显微硬度

Fig.14  Microhardness of SLM-processed TiC/Ti nanocomposite parts 

with different reinforcement contents and corresponding 

indentation morphologies[103]
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的强化作用可以概括为以下2种：一是弥散强化作用[106]。

弥散强化的微观机制是Orowan强化机制。当位错穿过

小而硬的颗粒时，它们会发生弯曲、重联并在纳米颗粒周

围留下一个位错环。这种对位错运动的抵抗导致强度显

著增加，并被认为是颗粒增强型金属基纳米复合材料中

的主要强化机制。Orowan强化机制一般采用以下方程

描述[107–108]：

σOrowan =
0.4MGmb

π ( )1–v
1/2

·
ln ( )-

d /b

λ
（2）

-
d =

2
3

d （3）

λ = d̄ ( π
4f–1 ) （4）

Gm =
E

2 ( )1 + v
（5）

式中，M为平均取向因子，Gm为基体剪切模量，b为伯格

矢量的大小，v为泊松比，E为基体弹性模量，λ为颗粒间

距，d为增强颗粒直径，f为增强颗粒体积分数。

该模型假设颗粒在基体中随机且单独分布，且仅当

颗粒尺寸及其间距与位错的尺寸相当时才适用，即颗粒

尺寸低于 1 μm。在微米级颗粒增强的金属基复合材料

中，这一机制是不适用的。而在实际情况中，纳米颗粒的

团聚及不均匀分布等是难以避免的，当纳米颗粒在晶界

饱和偏聚时，由Orowan机制引起的强度提高效果会减

弱。第2种强化机制是晶粒细化和晶界强化[109]。添加纳

米颗粒有时候能够对激光增材制造合金的晶粒起到细化

作用。晶粒越细小，晶界越多，对位错的阻碍作用越显

著，合金的强度越高。晶粒细化对强度的贡献可以根据

Hall-Petch经验公式进行估计：

ΔσHall - Petch = kd -1/2 （6）

σGR = σ0 +
ky

d
（7）

式中，σ0为单晶屈服强度，不考虑除固溶体效应外的任何

强化机制；d为基体平均晶粒尺寸，根据材料的不同 ky为

常数。

在通常情况下，合金的强度和塑性难以同时提高。

在颗粒增强金属基复合材料中，当颗粒尺寸细小时，能在

不损害塑性时提高合金的强度。AlMangour等[110]研究了

不同含量纳米TiB2添加对激光粉末床熔化制备 316L合

金的力学性能，发现随TiB2添加量增加，合金的强度显著

增加，塑性却没有明显降低。对于激光增材制造合金来

说，塑性并不是最重要的性能指标，因为激光增材制造合

金的特点是近净成形，几乎不需要进一步机加工。如何

进一步优化强度和塑性组合，获得具有较高韧性的合金

是激光增材制造合金更关注的性能。

5.3　提高合金的高温性能

在一些特殊构件中如飞机发动机、燃气轮机[111]等，

需要合金在高温下具有高强度和蠕变性能[112]，在现代核

反应堆中要求合金具有高抗辐照能力。为了达到这样的

性能要求，氧化物弥散强化合金（ODS）得到了广泛的关

注和研究[113–114]，氧化物弥散强化合金的特点是纳米级氧

化物颗粒均匀分散在金属基体中，通过阻碍位错、晶界运

动使得合金在高温时保持较高的性能[115–118]。ODS合金

的传统制造方法主要是采用粉末冶金方法进行制备，而

粉末冶金工艺的基本步骤包括通过机械合金化工艺制造

粉末、通过烧结技术进行粉末成形、通过热处理进行微观

组织控制以及最终机械加工成形过程。相比而言，基于

粉末的激光增材制造是一种很有前途的ODS材料生产

路线，因为它允许直接利用定制的粉末材料进行近净成

形，从而显著缩短ODS合金的制造路线，提高制造效率，

降低成本。

ODS合金的机械性能和辐照性能主要由所选氧化

物的组成和相以及氧化物与基体合金的相容性决定。

ODS合金独特的性能组合源于氧化物与金属基体界面

之间控制的机制。纳米颗粒与基体合金之间的共格性在

与运动位错的相互作用中起着重要作用。然而，纳米氧

化物颗粒还必须在周围的基体合金中具有高热力学稳定

性和低溶解度，有效地抑制在长时间高温运行条件下的

粗化机制[119]。Y基氧化物（Y2O3）是ODS合金生产中最

常用的氧化物相，因为它们在钢基体中的溶解度低，且晶

格错配度有利于分散，阻碍位错的运动[120–122]。研究发

现，与传统工艺生产的ODS合金相比，增材制造的ODS

合金的机械性能较差，但比非增强材料有更好的性能，尤

其是在高温环境中。虽然理论上通过提高纳米颗粒添加

量能够提高性能，但实际操作中熔池中氧化物团聚限制

了熔池中形成高密度纳米氧化物。氧化物团聚还会导致

材料中形成更多制造缺陷[123]。为了解决这一问题，考虑

原位形成氧化物，即利用气氛中的氧元素。研究表明，通

过提高气氛中氧气和熔池中活性元素含量，熔池中的氧

气吸收量足以产生与商业中应用的ODS合金一样的氧

化物密度。但是也有研究表明在激光增材制造过程中通

过气相反应能够原位氧化产生氧化物颗粒，但是与传统

方法制备的ODS合金相比氧化物颗粒数密度较小。为

了保证熔池中有足够的氧元素，在粉末制备时可保留较

高的氧含量[124]，这为增材制造合金粉末设计提供了一种

思路，一方面利用粉末中氧作为合金化元素，另一方面降

低了粉末对氧含量的要求，从而降低了粉末成本和工艺

要求。

氧化物弥散强化合金将是一类非常有前途的增材制

造材料，尤其对于极端使用环境下。在激光增材制造高

温度梯度，快速冷却的工艺条件下，对于氧化物的形成机
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制、尺寸和数密度的控制等还需要更深入研究。

6　结束语

1）目前能够采用激光增材制造技术成形的合金牌号

还非常少，大部分合金在成形时容易开裂，一个重要原因

是合金的成分复杂，合金元素含量高。通过添加纳米颗

粒能够提高合金强度的同时不损害塑性，在高温下稳定

的纳米颗粒还能够提高合金的高温力学性能。因此减少

合金的合金元素的种类和添加量，通过纳米颗粒添加弥

补由此造成的力学性能的下降是一种可行的方案。已有

研究者进行了初步的探索实验。例如Xiao等[125]采用激

光粉末床技术成形纯Ti，通过控制成形气氛中的N2含量

使得组织中形成纳米TiN颗粒，原位形成的纳米颗粒显

著提高了纯 Ti 的力学性能，甚至超过激光粉末床成形

TC4合金的性能。该研究为上面的论述提供了有力的实

验证据，同时为激光增材制造合金的开发提供了可借鉴

的经验。

2）激光增材制造成形/金属合金中添加的纳米颗粒

的含量、分布对成形合金的微观组织和力学性能有显著

影响。不同的合金体系和工艺参数下纳米颗粒的最佳添

加量差距非常大，通过将数值模拟技术与实验相结合，量

化纳米颗粒的引入对熔池特性的影响，提供合理的理论

框架预测和筛选具有良好打印性的颗粒添加量，对于纳

米颗粒的含量确定具有重要意义。另外，阐明纳米颗粒

的分布规律也非常重要，由于缺乏有效的实验观测手段，

数值模拟仍然是当前研究的首选方法，提出更准确的预

测模型，同时将工艺参数的影响结合起来，将是未来需要

继续攻克的难点。

3）在激光增材制造时，大部分激光束的能量分布呈

高斯分布，激光束中心温度高，边缘温度低，当形成一定

尺度的熔池后，熔池中心温度常常达到金属的沸点，造成

熔液波动，进而引起飞溅、匙孔等缺陷，巨大的温度梯度

还造成熔池内剧烈的流动，带动纳米颗粒运动，影响了纳

米颗粒的分布过程。光束的温度分布特征还会影响熔池

的形貌、冷却和结晶等过程，因此通过调整光束的能量分

布，对于激光增材制造成形金属/合金的缺陷、纳米颗粒

分布、微观组织形成等有重要影响。研究激光束的能量

分布对金属基材料的成形具有重要意义。
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Research Progress on Addition of Nanoparticles in Metals Fabricated by Laser Additive 

Manufacturing
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Abstract: Laser additive manufacturing is a revolutionary advanced manufacturing technology that has rapidly developed and been applied in 

fields such as aerospace, automotive, and medical. However, when using LAM to form metals, it is easy to form defects such as pores and cracks, 

as well as microstructural issues such as coarse columnar crystals and composition segregation, affecting the performance of the metal. The 

addition of nano-ceramic particles can effectively improve alloy formability, refine microstructure, and thereby enhance mechanical properties of 

the metal. This research discussed the addition method of nano-ceramic particles during laser additive manufacturing of metals, the evolution 

behavior of nano-ceramic particles in the molten pool, and the impact of nano-ceramic particles on formability, microstructure, and mechanical 

properties. The existing problems and future research in this field were also summarized and prospected.
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