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摘 要：SiC 颗粒尺寸与含量对激光粉末床熔融制备的颗粒增强铝基复合材料的冶金质量和力学性能有重要
影响。本研究以 TiB2/AlSi10Mg 预合金粉末为基体，通过机械混合引入不同粒径和体积分数(5 μm-5%、5 μm-10%和
20 μm-10%）的 SiC 颗粒。 结果表明，SiC 含量或尺寸的增加降低了致密化，缩小了工艺窗口。 试样的最高致密度分别为

99.1%、98.2%和 96.9%。 过量的 SiC或较大的 SiC颗粒容易引起气孔、开裂和团聚缺陷，恶化成形质量。 5%(体积分数)SiC
试样的显微硬度和杨氏模量分别为 170 HV和 113.8 GPa， 而 10%(体积分数)SiC试样分别提高至 200 HV 和 130.6 GPa。
适度的 SiC 含量和尺寸有利于实现高致密化和优异的力学性能。
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Effect of SiC Particles on the Metallurgical Quality and Properties of
TiB2/AlSi10Mg Composites Fabricated by Laser Powder Bed Fusion

GENG Long1,2, WU Fan1,2, PENG Yijie1,2, DANG Mingji1,2, FAN Wei1,2, TAN Hua1,2,
ZHANG Fengying1,3, LIN Xin1,2

(1. State Key Laboratory of Solidification Processing, Northwestern Polytechnical University, Xi'an 710072, China; 2. MIIT
Key Laboratory of Metal High Performance Additive Manufacturing and Innovative Design, Northwestern Polytechnical
University, Xi'an 710072, China; 3. School of Materials Science and Engineering, Chang'an University, Xi'an 710064, China)

Abstract： The size and content of SiC particles play crucial roles in determining the metallurgical quality and mechanical
properties of particle-reinforced aluminum matrix composites (PAMCs) fabricated via laser powder bed fusion (LPBF).
TiB2/AlSi10Mg prealloyed powder was used as the matrix, and SiC particles with different sizes and volume fractions
(5 μm-5 vol.%, 5 μm-10 vol.%, and 20 μm-10 vol.%) were incorporated through mechanical mixing. The effects of the
SiC particle size and content on the densification behavior, process window, metallurgical defects, and mechanical
properties were systematically investigated. The results show that increasing the SiC content or particle size reduces
densification and narrows the processing window. The maximum relative densities of the 5 μm-5 vol.%, 5 μm-10 vol.%,
and 20 μm-10 vol.% samples are 99.1%, 98.2%, and 96.9%, respectively. Excessive addition or larger SiC particles tend to
induce porosity, cracking, and agglomeration defects, deteriorating the forming quality. The 5 vol.% SiC sample exhibits a
microhardness of 170 HV and a Young's modulus of 113.8 GPa, whereas those of the 10 vol.% SiC sample increase
to 200 HV and 130.6 GPa, respectively. A moderate SiC content combined with smaller particle size is beneficial for
achieving high densification and superior mechanical properties.
Key words： laser powder bed fusion; SiC particle size and content; relative density; metallurgical defect; mechanical
property
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激光粉末床熔融(laser powder bed fusion, LPBF)
是一种先进的金属零件直接成形技术。 该方法通过
计算机控制的三维模型切片，结合金属粉末的逐层
铺设与熔化，实现了无需模具的快速“近净成形”制
造[1-2]。 LPBF最大的优势在于能够高效加工复杂结
构的零部件， 在航空航天等领域展现出广阔的应
用前景[3]。 与此同时，颗粒增强铝基复合材料(parti-
cle-reinforced aluminum matrix composites, PAMCs)
因其高比强度、高刚度、优异的弹性模量以及良好
的抗疲劳性能，受到了研究人员的广泛关注[4-5]。 但
传统的制备工艺在实现复杂结构方面存在一定局
限。 基于此，利用 LPBF技术制造高性能、结构复杂
的 PAMCs逐渐成为一个重要的发展方向[6-7]。

目前 LPBF 成形 PAMCs 常用的的增强颗粒有
SiC、TiB2、TiC、和 TiB2+TiC双颗粒等[8]。 Feng等[9]采
用 LPBF 技术对预合金化 TiB2/AlSi10Mg 粉末进行
成形，结果表明，加入 6.5%(质量分数)TiB2 后极限
抗拉强度提升显著(接近增加约 20%~50%)，且伸
长率仍维持在较高水平(约 15%~16%)。 然而，进一
步增加 TiB2含量将显著增加成形难度，同时强化效
果提升有限，且强塑性匹配效应不明显。 基于此，
Geng 等 [10]进一步机械添加了具有高硬度、高弹性
模量的 SiC 颗粒 [11]，通过 LPBF 制备了 5%(体积分
数)SiC+6.5%(质量分数 )TiB2/AlSi10Mg 复合材料，
在 SiC 和 TiB2双颗粒的协同影响下，其力学性能得
到进一步提高。 Gu 等 [12]采用射线示踪计算分析了
AlSi10Mg、SiC/AlSi10Mg 和 TiB2/AlSi10Mg 材料在
LPBF过程中粉末颗粒表面的激光吸收率和辐照度
分布，以及增强颗粒对激光能量吸收的影响。 结果
显示加入增强颗粒可增强激光束与粉末颗粒的相
互作用，粒子表面的激光轨迹斑增加，两复合材料的
激光吸收率均高于AlSi10Mg基体。 Xue 等[13]发现较
小尺寸的 SiC 颗粒可提高SiC/AlSi10Mg 粉末的激
光吸收率，促进材料致密化，同时改善颗粒与铝基
体界面的润湿性和界面反应，从而显著增强复合材
料的力学性能。

综上所述， 增强颗粒的尺寸和含量在 LPBF制
备 PAMCs中对熔池流动行为、能量分布、激光吸收
以及粉末的熔融与凝固过程存在显著影响，从而影
响材料的致密化程度和界面反应。 不合理的颗粒尺
寸与含量配置容易在成形过程中诱发孔隙、裂纹及
颗粒团聚等缺陷，从而削弱材料的致密化程度和整
体性能表现[14-15]。 然而，现有研究多侧重颗粒单一尺
寸或单一含量对力学性能的整体影响，缺乏系统性
分析增强颗粒特性对复合材料的冶金质量、工艺窗

口和缺陷形成机制的影响。 因此，开展多尺度、多因
素的系统研究对于优化 LPBF工艺参数、 控制缺陷
并实现高性能 PAMCs的可控制备具有重要意义。

基于国内外前期研究发现的规律与问题，结合在
TiB /AlSi10Mg 复合材料方面的研究基础 [9-10]，本文
以 TiB2/AlSi10Mg 预合金粉末为基体，通过机械混
粉引入不同尺寸和含量的 SiC 陶瓷颗粒，5 μm-5%，
5 μm-10%，20 μm-10%(体积分数)，系统探讨 SiC 颗
粒尺寸与含量对 LPBF 成形 PAMCs 的致密度、冶
金质量、 工艺窗口及缺陷形成机制的影响， 为优化
LPBF工艺参数和复合材料设计提供理论依据与实
验参考。

1 实验材料与分析方法

研究用实验材料包括 TiB2/AlSi10Mg 预合金粉
末与 SiC 粉末， 其中原位自生 TiB2/AlSi10Mg 预合
金粉末制备过程共分为两步： ①由混合盐反应法制
备得到铸态原位自生 TiB2/AlSi10Mg材料； ②采用
真空气雾化技术将铸态材料制成粉体， 粉末形貌如
图 1a 和 b 所示，具有较好的球形度，存在少量的
“卫星粉”。该粉末的化学成分如表 1 所示。 SiC 颗
粒为港田纳米材料有限公司生产，中值粒径包括 5、
20 μm，形貌如图 1c所示，化学成分见表 2。

对两种粉末机械混合(江西宝航新材料制造有
限公司研制的全方位行星球磨机)，混合前为保持粉
末干燥，利用真空干燥箱烘干 SiC 颗粒水分，烘干温
度 120℃，时间 2 h。 用于混粉的球磨珠和罐均为玛
瑙材质，球料质量比 1∶3。 为防止 TiB2/AlSi10Mg 预
合金粉末变形，球磨速度设置为 80 r/min，球磨时间
为 3 h，且每 15 min 转换一个循环方向，不同循环方
向间暂停 2 min。 混合完粉末利用扫描电子显微镜
进行表面形貌表征，如图 1d~f 所示，对应的粉末粒
径如图 2所示。 实验开始前为保持粉末干燥性，对其
进行烘干操作，利用真空烘干箱在 120 ℃条件下真
空烘干粉末 3 h， 同时使用无水乙醇对 6061 铝合
金基板进行清洗，去除表面油污。

表 1 通过ICP-AES测量的TiB2/AlSi10Mg粉末成分
Tab.1 Composition of the TiB2/AlSi10Mg powder

measured via ICP-AES
(mass fraction/%)

Al Ti B Cu Mg Fe Si

Bal. 4.10 1.93 0.004 0.37 0.14 10.89

表 2 SiC 成分
Tab.2 SiC composition

(mass fraction/%)
SiC Ni Fe Co Mn Al C O

≥99.9 ≤0.011 ≤0.014 ≤0.011 ≤0.03 ≤0.05 ≤0.02 ≤0.14
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采用西安铂力特生产的 BLT-A320 设备成形
8 mm×8 mm×8 mm 的块状试样用于参数优化，实验
参数采用正交设计法，如表 3所示。 在设备启动前，
应先在成形舱室内注入高纯氩气，使氧含量降至 2×
10-2%以下，同时为减少应力对试样的影响，将基板
预热至 80℃，扫描策略选择条带式扫描，其中层间
旋转 67°。

利用赛多利丝 BS2245 电子天平， 根据阿基米
德排水法原理测试不同参数成形试样的密度，再与
理论密度相比，所得为相对致密度。 组织观察前需

要完成金相试样的制备， 首先打磨抛光试样 XOZ
面，然后使用凯勒(Keller)试剂腐蚀 15 s，试剂配比为

表 3 激光粉末床熔融工艺参数
Tab.3 LPBF process parameters

Parameters Value

Laser spot diameter, D/μm 80

Laser power, P/W 200, 230, 260, 290, 320, 350

Scanning speed, ν/(mm·s-1) 900, 1 100, 1 300, 1 500, 1 700

Spacing hatch, h/mm 0.09, 0.12

Powder layer thinkess, t/μm 30

Scanning strategy 67° rotation per layer

图 2 粉末粒径分布：(a) TiB2/AlSi10Mg; (b) 5 μm-5%SiC; (c) 5 μm-10%SiC; (d) 20 μm-10%SiC
Fig.2 Particle size distributions: (a) TiB2/AlSi10Mg; (b) 5 μm-5 vol.% SiC; (c) 5 μm-10 vol.% SiC; (d) 20 μm-10 vol.% SiC

图 1 粉末形貌 SEM像：(a, b) TiB2/AlSi10Mg; (c) SiC; (d) 5 μm-5%SiC; (e) 5 μm-10%SiC; (f) 20 μm-10%SiC
Fig.1 SEM images of powder morphology: (a, b) TiB2/AlSi10Mg; (c) SiC; (d) 5 μm-5 vol.% SiC; (e) 5 μm-10 vol.% SiC;

(f) 20 μm-10 vol.% SiC
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图 3 不同 SiC 尺寸和含量的 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料致密度随能量密度变化：(a) 5 μm-5%SiC; (b) 5 μm-10%SiC;
(c) 20 μm-10%SiC; (d)致密度比较

Fig.3 Relative density of SiC+TiB2/AlSi10Mg composites with different SiC sizes and contents varying with energy density:
(a) 5 μm-5 vol.% SiC; (b) 5 μm-10 vol.% SiC; (c) 20 μm-10 vol.% SiC; (d) comparison of the densities

95mLH2O+1.5mLHCl+2.5mLHNO3+1mLHF。 利用
光学显微镜(optical microscope, OM)和扫描电子显
微镜 (scanning electron microscope, SEM)对腐蚀后
的金相试样微观组织进行表征与分析，同时结合能
谱仪(energy dispersive spectroscopy, EDS)对试样的
元素成分进行表征与分析。 显微硬度的测试利用
LECO显微硬度计完成， 测试前将试样表面进行打磨
抛光，保证试样平整光滑，测试选用载荷为 300 g，
保载时间 15 s， 每个试样沿沉积方向测试 10 个点，
点间距 0.5 mm，去掉一个最大值和最小值后取的
平均值作为该试样最终显微硬度值。 纳米压痕测试
同样需要对试样表面进行打磨抛光， 测试部位分为
基体、SiC 颗粒，基体颗粒结合界面处最大载荷为
5 mN，加载、保载和卸载时间采用 525原则。

2 实验结果及讨论

2.1 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料冶金质
量分析
分别对 3 种不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合

材料，(SiC 颗粒尺寸与含量分别为 5 μm-5%，5 μm-
10%，20 μm-10%)进行成形工艺特性分析，研究不
同成分下工艺参数与冶金质量的关系，确认不同成
分复合材料的最优工艺窗口， 简称为 5 μm-5%，5 μm-
10%，20 μm-10%SiC 复合材料。 在 LPBF工作过程
中， 材料所接受能量多少受多种因素共同作用，其

中激光功率 P、 扫描速度 ν 与扫描间距 h 是改变的
直接因素，共同构成了体能量密度 Eν

[9]，即单位体积
材料所接受的能量密度。 通过下式计算获得：

Eν= P
ν·h·t (1)

式中，Eν为激光能量密度，J/mm3；P 为激光功率，W；
ν 为激光扫描速率，mm/s；h 为扫描间距，μm；t 为层
厚，μm。

图 3a 为 5 μm-5%SiC 复合材料致密度随能量
密度变化，其致密度随能量密度增高先增大后减小，
当能量密度小于 40 J/mm3时，试样所受能量密度过
小，不足以完全熔化金属粉末，造成试样成形质量不
佳。 当能量密度高于 80 J/mm3时，试样所受能量密
度过高，造成引起金属低沸点元素蒸发、熔池猛烈
对流/飞溅及气体被包裹(keyhole/气孔)，降低了试
样致密度，更高能量密度这一现象越发明显。表明
5μm-5%SiC 复合材料最优参数集中在能量密度较
低区间，在 40~80 J/mm3区间致密度超过 99%(激光
功率 230 W 和扫描速度 1 500 mm/s 下达到最高致
密度 99.1%)。增加 SiC含量后，图 3b中5μm-10%SiC
复合材料的致密度随能量密度变化趋势不变，但
与 5μm-5%SiC复合材料相比， 同样能量密度下5 μm-
10%SiC 复合材料的致密度低于前者 (激光功率
200 W， 扫描速度 1 700 mm/s 下达到最高致密度
98.2%)。 同时能量密度窗口变狭窄，最优能量密度区
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图 4 5 μm-10%SiC+TiB2/AlSi10Mg不同能量密度试样成形工艺窗口：(a) 32.0 J/mm3; (b) 37.0 J/mm3; (c) 42.1 J/mm3;
(d) 50.1 J/mm3; (e) 67.3 J/mm3; (f) 87.5 J/mm3

Fig.4 Forming process window of 5 μm-10 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg with different energy densities: (a) 32.0 J/mm3; (b) 37.0 J/mm3;
(c) 42.1 J/mm3; (d) 50.1 J/mm3; (e) 67.3 J/mm3; (f) 87.5 J/mm3

间在42~ 55 J/mm3。在保持 SiC含量不变情况下增加
SiC 颗粒尺寸， 试样致密度随能量密度变化趋势依
然保持不变，但能量窗口进一步缩窄且低能区更容
易出现熔合不良缺陷(lack of fusion, LOF)。 这是由
于较大颗粒更容易产生局部热屏蔽、团聚并造成局
部熔池不连续。 图 3d 综合展示了不同 SiC 颗粒尺
寸与含量下复合材料致密度随激光能量密度变化
的总体趋势。可以看出，随着 SiC含量由 5%增加至
10%以及颗粒尺寸由 5 μm增大至 20 μm，试样的整
体致密度呈下降趋势，同时致密化所需的最佳能量
密度区间逐渐向右移动，即需要更高的能量输入才
能获得较高致密度。 此外，能量密度窗口明显变窄，
说明随着 SiC 颗粒含量和尺寸的增加，工艺对能量
输入的敏感性增强，加工窗口减小。 总体上，较低 SiC
含量和较小颗粒尺寸更有利于获得高致密度与稳定
的成形性能。

为进一步分析不同能量密度试样成形情况，分
别对不同能量密度试样的冶金质量进行观察，结果如
图 4 与 5 所示。 早前的研究[10]中已对 5 μm-5%SiC
复合材料的冶金质量进行了表示， 过低能量密度下
存在大量 LOF 缺陷，在能量密度40~80 J/mm3 密度
区间中试样内部无明显缺陷， 当能量密度增加至
85.2 J/mm3时，出现少量气孔缺陷，但孔隙比例和孔
径均较小；继续提高能量密度后，气孔数量和尺寸
明显增大， 说明过高能量密度会引发气体捕获与
孔洞形成。 增加 SiC 含量后，试样不止存在气孔与
LOF缺陷(图 4b~e)，还在低于最优能量密度区间时
产生不连续裂纹(图 4a)，在高于最优能量密度区间

时则出现贯穿试样的宏观裂纹(图 4f)，这些缺陷显著
降低了试样的致密度， 同时也使得工艺窗口进一
步收窄，导致试样的最高致密度下降。

当 SiC颗粒尺寸增大时， 黑色 SiC 颗粒分布较
为稀疏，颗粒间距增大，有助于其在基体中的均匀分
散。 然而，在能量密度过低的条件下(图 5a 和 b)，试
样内部仍存在大量 LOF缺陷，致密度显著降低。 当
能量密度提高至 50.5~74.1 J/mm3时，OM 图显示缺
陷数量减少，仅存在少量 LOF 与微孔缺陷，这说明
增大 SiC尺寸虽可减轻高含量 SiC 颗粒团聚导致的
缺陷，但大颗粒自身不利于熔池稳定，仍可能引发新
的成形缺陷。 在高能量密度条件下(图 5f)，试样中出
现微裂纹及贯穿性裂纹，进一步恶化了致密度。

SiC 尺寸与含量的变化改变了铝基复合材料的
冶金质量， 图 6为 3种不同成分SiC+TiB2/AlSi10Mg
复合材料工艺窗口变化对致密度的影响， 从图中可
知，在 5%SiC 含量下试样成形窗口广，试样内不存
在裂纹缺陷， 低致密度试样主要由 LOF缺陷造成。
随着 SiC 含量增加至 10%， 最优致密度从 99.2%降
为 98.1%，工艺窗口同时变狭窄如图 6c，与此同时，
个别参数试样内部出现裂纹缺陷， 出现孔洞缺陷的
试样变多。增加 SiC颗粒尺寸至20 μm后试样致密度
发生大幅降低，最优致密度仅为 96.8%，在设定工艺
窗口下无致密度良好试样， 同时裂纹缺陷与熔合不
良缺陷变多。 SiC 尺寸与含量的变化改变了复合材
料工艺窗口主要原因是： ①引入不同状态的 SiC 复
合粉末对激光的吸收率不同，使其最优工艺参数偏
移；②在 LPBF 工作过程中受熔体黏度变化，改变
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图 5 20 μm-10%SiC+TiB2/AlSi10Mg不同能量密度试样成形工艺窗口：(a) 37.0 J/mm3; (b) 43.6 J/mm3; (c) 50.5 J/mm3;
(d) 56.8 J/mm3; (e) 74.1 J/mm3; (f) 91.2 J/mm3

Fig.5 Forming process window of 20 μm-10 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg with different energy densities: (a) 37.0 J/mm3;
(b) 43.6 J/mm3; (c) 50.5 J/mm3; (d) 56.8 J/mm3; (e) 74.1 J/mm3; (f) 91.2 J/mm3

图 6 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料成形工艺窗口：(a) TiB2/AlSi10Mg; (b) 5 μm-5%SiC; (c) 5 μm-10%SiC;
(d) 20 μm-10%SiC

Fig.6 Forming process window of SiC+TiB2/AlSi10Mg composites with different compositions: (a) TiB2/AlSi10Mg;
(b) 5 μm-5 vol.% SiC; (c) 5 μm-10 vol.% SiC; (d) 20 μm-10 vol.% SiC

Marangoni 对流效应，从而影响成形致密度，随着
SiC含量增加，内部缺陷增多，工艺窗口变狭窄[16-17]。

结合图 3可以发现不同成分SiC+TiB2/AlSi10Mg
复合材料工艺窗口发生偏移， 粉末材料的 LPBF可
加工性受到多种物理和化学性质的影响，包括形貌、
尺寸、表面状态以及粉末材料的组成[18]。在这些影响
因素中，粉末的激光吸收率是关键因素之一，因为
它直接决定了粉末在一定的激光波长下能吸收多

少能量形成熔体， 图 7a 为不同成分复合材料的激
光吸收率，TiB2/AlSi10Mg 的激光吸收率为43.7%，加
入 5%SiC 后提升至 47.3%，10%SiC 时进一步增至
49.0%；当 SiC 颗粒尺寸增大至 20 μm 时，吸收率略
降至 47.5%。 这表明添加 SiC 颗粒可有效提高粉末
的激光吸收率，且随 SiC含量增加而升高，而颗粒尺
寸增大会使吸收率略有下降。 如图 7b 所示，SiC 颗
粒分布于铝合金粉末表面及孔隙间， 增强了激光与
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图 7 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料激光吸收率和激光与粉末作用示意图：(a)粉末激光吸收率； (b)激光与粉末作用示
意图

Fig.7 Schematic diagram of laser absorption and laser interaction with powder of SiC+TiB2/AlSi10Mg composites with different
compositions: (a) laser absorptivity; (b) laser and powder action diagram

粉末的多重反射效应。 激光在粒子间多次反射与折
射，延长了在粉末层中的停留时间，从而显著提升
了整体吸收率。 同时根据 Yang 等 [19]的报道，吸收
率的差异与颗粒大小有很大关系， 吸收率随粉体粒
径的增大而减小， 与本文增大了 SiC粒径粉末激光
吸收率下降的现象一致。 粉末激光吸收率的增加意
味着不同粉末接收到同样的能量密度， 高激光吸收
率可以更好的捕获能量， 从而使最优工艺参数区间
发生偏移，这解释了不同成分SiC+TiB2/AlSi10Mg复合
材料的不同工艺窗口。

图 6显示增大 SiC含量导致最优工艺窗口变狭
窄，增加 SiC尺寸致使致密度进一步恶化。含量增加
造成工艺窗口狭窄主要有 3个原因： ①增加 SiC 颗
粒含量后，大量的 SiC颗粒结块，大大降低了熔体的
流动性[55]。 ②高含量的 SiC 能够吸收并储存更多热
能， 使熔池温度升高， 从而引发合金中低沸点元素
(如 Mg)的蒸发，造成熔池的不稳定[47,56]。③当能量分
布为高斯分布的激光束作用于粉末时， 熔池内形成
较大的温度梯度， 剧烈的 Marangoni 对流进一步加
剧了熔池的不稳定性[57]。当 SiC颗粒尺寸增大时，致
密度进一步下降，这与熔体黏度的变化密切相关。加
入 SiC 后，熔体中的颗粒-颗粒相互作用和颗粒-熔
体相互作用共同影响混合熔体的黏度。 在高剪切速
率条件下，颗粒-颗粒相互作用可忽略，黏度变化主
要由颗粒-熔体相互作用决定。 增大 SiC 颗粒尺寸
后，激光吸收率的降低使熔池中混合熔体温度降低，
导致 Marangoni 对流 [53]和蒸发反冲压力减弱，熔池
尺寸随之缩小。 同时， 大尺寸颗粒受重力影响更显
著，增加了流动阻力，使混合熔体黏度升高。 另一方
面，较大 SiC颗粒的热导率更高[58]，加剧了熔池散热，
进一步降低熔池温度与寿命。 综上，SiC粒径增大会
显著削弱熔池流动性，导致复合材料致密度下降。
2.2 缺陷表征及形成机制

与 LPBF成形铝合金一致， 不同成分SiC+TiB2/Al-

Si10Mg复合材料中亦普遍存在孔隙缺陷。其主要诱
因包括氢气孔与低熔点元素蒸发， 氢气在铝合金不
同固液状态中的溶解度差异 [20]，粉末在激光作用时
形成高温熔池，大量的氢熔解其中，激光作用后熔池
温度骤降，大量氢准备析出，同时铝合金快速凝固。
但受限于铝合金低密度， 氢气泡在熔池中受到浮力
小，上升速度慢，造成其从熔池中逃逸速度小于熔池
凝固速度， 从而遗留在试样中形成气孔缺陷， 如图
8a 所示。 同时，当熔池温度过高时易造成低熔点元
素如 Mg元素蒸发，在基体内形成气孔。 除气孔外，
试样内存在 LOF 缺陷 ， 其主要形成因素之一是
LPBF加工过程的球化现象[21]，球化是在金属液与周
围介质存在表面张力作用下， 为了保持两者界面自
由能最小，界面形状逐渐向球形转变的过程[22]。发生
球化现象时会造成熔池不能完全凝固成形， 形成不
连续熔池，因此形成 LOF缺陷，如图 8b 所示。 影响
球化现象的因素有很多，诸如激光功率、扫描速度、
层厚、金属液润湿性等。 在一定范围内，金属粉末的
熔化量越多，金属液黏度随温度升高而降低，金属液
的流动性越好，越容易铺展于基体表面，从而抑制球
化的形成。采用较大的功率，较低的扫描速度可以提
高粉末激光吸收率， 使粉末发生充分熔化来降低表
面张力与熔体黏度， 增加熔池深度与宽度从而减弱
球化现象。 虽然本文中实验参数为低功率高扫速区
间，但是 SiC的引入提高了激光吸收率，铝合金粉末
仍能保持充分熔融状态。

值得注意的是， 粉末特性对球化程度也有较大
影响。 虽然铝合金粉末可以保持充分熔融状态，但
SiC 颗粒因其高熔点特性不能充分熔解。 图 8b 中
10%SiC 试样球化现象更为明显， 表现出更多的
LOF缺陷，这是因为 SiC 颗粒形状不规则，松装密度
大，具有更高含量的 SiC的试样熔池粘度更大，同时
在熔池熔化凝固这一过程中，SiC 颗粒基本不发生
熔化，以不规则颗粒形式存在进一步阻碍熔液的流动，
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图 8 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料典型缺陷：(a) 5 μm-5%SiC; (b) 5 μm-10%SiC; (c, d) 20 μm-10%SiC
Fig.8 Typical defects in SiC+TiB2/AlSi10Mg composites with different compositions: (a) 5 μm-5 vol.% SiC; (b) 5 μm-10 vol.% SiC;

(c, d) 20 μm-10 vol.% SiC

使球化现象更为严重。 增大 SiC 颗粒尺寸至 20 μm
时，该现象进一步恶化，如图 8c所示，更为严重的是
这种恶化的缺陷由于数量增加而在某些地方导致了
图 8d中裂纹的出现。 综上，为避免熔合不良缺陷要
尽量保持 SiC含量不易过高，颗粒尺寸不易过大，能
量密度足够大进而保证熔液流动充分。

进一步对 5 μm-10%SiC 复合材料 LOF 缺陷进
行元素分析，图 9a 中缺陷处存在明显的 Si、Ti、C、O
元素的偏析， 这体现了缺陷的产生很大概率与 SiC
颗粒和 TiB2颗粒有关。 另外 O 元素的存在也证明
LPBF过程中可能存在氧化物夹杂， 这是形成 LOF
缺陷的另一个因素。 Zhang等[23]研究表明，铝合金在
LPBF 加工过程中形成的 Al2O3 阻碍了粉末颗粒的
融合， 降低了凝固层与扫描路径之间的冶金结合效
果，加剧了球化现象，降低了合金的密度。 氧化物夹
杂物常常诱发裂纹萌生，降低零件的力学性能 [24]。
目前解决铝合金 LPBF成形过程中氧化物夹杂问题
手段有限，只能从原材料和设备角度出发，通常采用
充分烘干粉末，更换球形度更好的粉末，进一步降低
成型仓氧含量等。图 9b可以观察到缺陷内部存在不
完整的 SiC颗粒，存在部分熔解状态，同时在 SiC 颗
粒的锋利边缘处萌生裂纹。 缺陷下半部分可以观察
到 Ti 元素的明显富集， 缺陷边缘处萌生出裂纹缺
陷。 这两种现象证明 SiC 颗粒在 LPBF热作用下会
发生局部熔解， 在铝合金熔液凝固过程中降低熔液
流动性， 使其不能充分补缩熔池。 熔体黏度增大的

同时同样影响 TiB2颗粒的分布，熔池内对流效应减
弱，造成颗粒团聚，在团聚处形成熔合不良缺陷 [25]。
此时应相应增大能量密度，保证熔液流动性。除此之
外，SiC 颗粒形状不规则， 往往存在锋利的尖角，这
会使应力在该区域内显著增高， 有因应力集中形成
裂纹的风险。 遗憾的是 SiC锋利边缘处存在应力集
中的现象现在并未有很好手段避免， 因为 SiC 颗粒
本身硬度高，难以加工制备成规则形状颗粒。

根据熊勋涛 [26]的报道，试样内部熔合不良缺陷
可能诱导裂纹，LPBF 过程中熔合不良缺陷尖锐区
域处存在的巨大热应力诱发了复合材料开裂，图 9b
熔合不良区域已经诱发形成微小裂纹， 在应力作用
下，其会诱发长大，形成大长度宽度的巨型裂纹，如
图 9c所示。 除缺陷诱发裂纹外，复合材料内部同样
存在凝固裂纹，如图 9d 所示，同时可以观察到在裂
纹周围分布着棒状反应相， 铝合金在 LPBF加工凝
固过程中内部存在热应力 [27]，由于温度变化导致热
应力超过了材料的破坏强度从而产生了裂纹。 Si元
素可以降低合金熔点，提高合金流动性，增加 Si 元
素的含量可以减小热裂纹的形成 [28]，但是部分参数
仍存在大量热裂纹， 这是因为 SiC的引入与基体反
应改变了局部温度， 进一步增大局部区域温度差而
诱发热应力， 热裂纹周围分布大量反应相也证明了
这一点。因此控制热裂纹也要从工艺参数角度出发，
优化参数同时控制 SiC与基体的结合反应。

除前述两种裂纹机制外， 当 SiC发生严重团聚
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图 9 5 μm-10%SiC+TiB2/AlSi10Mg复合材料典型缺陷：(a)低倍 SEM照片及 EDS结果；(b)高倍 SEM照片；(c)缺陷诱发裂纹；
(d)热裂纹 SEM照片；(e)颗粒与基体界面结合处萌生裂纹；(f) SiC 颗粒团聚处裂纹集中分布

Fig.9 Typical defects of the 5 μm-10 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg composite material: (a) low-magnification SEM image and EDS
results; (b) high-magnification SEM image; (c) defect-induced cracks; (d) SEM image of hot cracks; (e) initiation of cracks at the
interface between the particles and the substrate; (f) concentrated distribution of cracks at the agglomeration of SiC particles

时， 会在颗粒与基体界面结合处出现结合不良的情
况，如图 9e 和 f所示。 这主要源于 LPBF 过程中激
光高斯能量分布及超快速加热—冷却引起的复杂热
应力差异。激光作用下，被团聚的 SiC颗粒包围的铝
基粉末经历快速熔化并形成极高温度梯度， 导致界
面热应力显著增大。 另一方面，SiC与铝合金的热膨
胀系数差异较大(SiC 约为 4.4×10-6/℃，铝合金约为
23.2×10-6/℃)， 颗粒团聚会进一步放大这种差异，使
界面应力集中更为严重。 此外，铝基体熔体与 SiC
颗粒界面的润湿性较差， 在凝固过程中被 SiC 颗粒
包围的铝基粉末发生收缩， 而外部的熔体无法进行

有效补缩，因此存在界面结合不良情况。当界面应
力超过此弱界面的强度时， 便会在界面处萌生微裂
纹并迅速扩展，甚至导致 SiC颗粒自身发生开裂[29]。
2.3 参数优化及力学性能

前文研究讨论了不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg
复合材料工艺特性与冶金质量， 分析了不同成分复
合材料试样缺陷形成机制， 即由工艺特性不同而引
发的工艺上缺陷，包括气孔、熔合不良、热裂纹和由
SiC 颗粒本身物性参数不同而引发的缺陷， 包括界
面结合不良缺陷与团聚诱发裂纹缺陷。 通过对上述
缺陷的诱因分析， 采用合适的能量密度可规避工艺
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表 4 不同成分SiC+TiB2/AlSi10Mg最优成形工艺参数
Tab.4 Optimum forming process parameters of SiC+TiB2/AlSi10Mg with different components
Materials Power/W Scanning speed/(mm·s-1) Spacing hatch/mm Relative density/%

TiB2/AlSi10Mg 260 1 500 0.11 99.8

5 μm-5 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg 230 1 500 0.09 99.1

5 μm-10 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg 200 1 700 0.09 98.2

20 μm-10 vol.% SiC+TiB2/AlSi10Mg 200 1 100 0.09 96.9

图 10 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg最优致密度试样：(a) TiB2/AlSi10Mg; (b) 5 μm-5%SiC; (c) 5 μm-10%SiC;
(d) 20 μm-10%SiC

Fig.10 Optimal relative density of SiC+TiB2/AlSi10Mg with different components: (a) TiB2/AlSi10Mg; (b) 5 μm-5 vol.% SiC;
(c) 5 μm-10 vol.% SiC; (d) 20 μm-10 vol.% SiC

类缺陷，制备高致密度试样，如图 10 所示。 采用的
最优参数如表 4所示。

基于上述研究结果，在最优工艺参数条件下对试
样进行力学性能测试，以验证具有最高致密度5 μm-
5%SiC 复合材料的综合性能优势。 需要指出的是，
20 μm-10%SiC 试样由于内部缺陷较多， 且即使经
过工艺参数优化，其最高致密度仅为 96.1%，难以
保证力学性能的代表性和可比性。因此，本节不讨
论 SiC颗粒尺寸对双颗粒增强铝基复合材料力学性
能的影响，只讨论TiB2/AlSi10Mg，5 μm-5%SiC+TiB2/
AlSi10Mg，5μm-10%SiC+TiB2/AlSi10Mg， 即 SiC 含
量与力学性能变化关系。

在金属材料中通常硬度与屈服强度有着近似正
比的关系，并且硬度测试是众多力学性能测试中相
对简单的方法，因此首先对不同含量 SiC试样进行显
微硬度测试，不同成分试样显微硬度实验结果如图
11a 所示。 从图中可以观察到 TiB2/AlSi10Mg 试样
平均硬度约为 128 HV，5%SiC 试样约为 170 HV，
10%SiC 试样超过 200 HV，发现随着 SiC含量的增

加，试样的显微硬度逐渐升高，同时各点间的显微
硬度值波动越来越大，证明沿沉积方向，试样的力
学性能逐渐不稳定，产生力学性能不均匀区域。这个
现象可通过下式的混合法则加以分析[30]：

Hc=Hm fm+Hr fr (2)
式中，Hr、Hm、HC分别为增强体、 基体和复合材料的
硬度，fr、 fm分别为增强体和基体的体积分数。 基体
中陶瓷颗粒的含量越高，会导致更多的位错，从而提
高复合材料的硬度[31]。受限于致密度水平，随 SiC含
量增加试样最优致密度发生降低，SiC 颗粒更容易
团聚，造成试样内部性能不均匀，压头压在缺陷处
和 SiC 颗粒周围概率随之增加， 同时 10%SiC 试样
内部组织发生明显变化， 基体中大量板条状 Al4C3

相的分布不均匀同样影响力学性能， 综合上述因
素，造成试样显微硬度值发生明显波动。

进一步对不同成分复合材料进行纳米压痕测试，
详细测试原理参考文献[32]。 纳米压痕测试曲线如图
11c和 d所示， 从中观察到 10%SiC试样压痕深度明
显小于 5%SiC 试样，说明 SiC 颗粒能够有效提升复
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图 11 不同成分 SiC+TiB2/AlSi10Mg的力学性能：(a)显微硬度；(b)通过纳米压痕测试获得的杨氏模量以及硬度；(c) 5%SiC 的
纳米压痕加载卸载曲线；(d) 5 μm-10%SiC 的纳米压痕加载卸载曲线

Fig.11 Mechanical properties of SiC+TiB2/AlSi10Mg with different compositions: (a) microhardness; (b) Young's modulus and
hardness obtained via nanoindentation tests; (c) nanoindentation loading and unloading curves of 5 vol.% SiC; (d) nanoindentation

loading and unloading curves of 5 μm-10 vol.% SiC

合材料抵抗微小外载的能力， 同时10%SiC 试样纳米
压痕曲线同样显示出明显波动，4 次测量曲线重合
度较低， 这进一步证明了 10%SiC试样内不同区域具
有明显性能差异。 同时发现10%SiC试样加载阶段出
现了波动，曲线不平滑，主要原因为：首先认为在加
载初始阶段出现的波动现象被认为与合金晶粒内部
的位错增殖有关， 而在加载后期出现的波动现象被
认为是由于位错从晶界处脱扎所导致。 其次加载阶
段的波动还与颗粒的偏聚有关， 基体内分布大量蠕
虫状 Si 相[10]，其密度的不同导致不同的压痕力学响
应。 图 11b显示 5%SiC试样杨氏模量与纳米硬度分
别为 113.8 GPa 和 2.43 GPa，10%SiC 试样分别为
130.6 GPa与和 3.40GPa，分别提高了 14.7%和39.9%，
其中 10%SiC 试样杨氏模量相对稳定， 但最大纳米
硬度差值 1.20 GPa， 这也说明了不同区域力学水平
差异较大。综上，随 SiC含量增高，显微硬度、纳米硬
度与杨氏模量均升高，但是平均性能波动较大，主要
是由于 SiC 含量过高，局部区域团聚现象明显，该现
象恶化了材料性能。

3 结论

(1)SiC颗粒的引入显著影响复合材料的致密化
行为。 随着 SiC含量和尺寸增加，试样致密度下降，最
优能量密度区间由 40~80J/mm3缩小至 42~55 J/mm3。

5 μm-5%、5 μm-10%及 20 μm-10%复合材料的最高
致密度分别为 99.1%、98.2%和 96.9%。

(2)SiC含量或粒径的增大均导致成形工艺窗口
变窄并增加缺陷产生。 5%SiC 的工艺窗口宽广、未
见裂纹；增加 SiC 含量至 10%时复合材料最高致密
度从 99.2%降至 98.1%，出现气孔及局部裂纹；20 μm-
10%SiC复合材料的最高致密度进一步降至 96.9%，
伴随贯穿裂纹和熔合不良缺陷显著增多。

(3)SiC 颗粒显著提高了粉末层对激光的吸收
率 。 TiB2/AlSi10Mg 基体为 43.7% ，5%SiC 提高到
47.3%，10%SiC 进一步提升至 49.0%， 而 20 μm 颗
粒时吸收率略降至 47.5%。 随 SiC 含量增加吸收率
上升，颗粒变大时吸收率略有下降，这使得最佳能量
密度发生偏移，影响了成形窗口。

(4)SiC 颗粒显著强化了复合材料的力学性能：
随着 SiC 含量由 0 提升至 10%， 复合材料显微硬
度由约 128 HV 增加到超过 200 HV； 纳米硬度由
2.43 GPa 增加到 3.95 GPa， 杨氏模量由 113.8 GPa
提高到 128.6 GPa。但高 SiC含量引起的颗粒团聚和
Al4C3析出导致材料局部性能波动加剧。

(5)综合分析表明，适量且细小的 SiC颗粒(5 μm-
5%)能在保持高致密度与稳定成形性的同时，显著
提升复合材料硬度与刚度，是实现高性能 SiC+TiB2/
AlSi10Mg复合材料 LPBF制备的最优参数组合。
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