
·12·

激光快速熔凝原理及应用

胡壮麒 葛云龙 师昌绪一

(中国科学院金属研究所)

前言 激光快速熔凝以很高功率密度的激光束(~107W/cm2)，在很短的时间内(103~1012s)与
金属交互作用，这样高的能量使金属表面局部区域很快加热到熔点以上，使之熔化甚

至气化，随后借尚处于冷态的基体金属的吸热和传热作用，使很薄的表面熔化层迅速

凝固，冷却速度可达到 106~109 K/s。
由于冷却速度的加快，金属和合金的组织发生明显变化。偏析减轻，甚至可制成无偏

析特征的材料或非晶态，亚稳固溶度加大，或出现新的亚稳相，扩大合金化的范围，

阻止有害相的析出，从而提高强度和塑性，提高耐蚀性和耐磨性。

1 激光快速熔凝的物理冶金原理

1.1 热流

激光快速熔凝时，熔化层和基材金属层密切接触，它的排热主要受热导控制，由于

凝固时间很短，辐射的影响往往可以忽略，这样就可以简单地采用傅里叶热传导方程进

行热流的运算[1]。假定激光束直径与熔池深度相比大得多，又可近似地把这个热流过程

看成一维单向传热，忽略侧向热流[2]。

传热过程中，在表面温度恒定时，被吸收的热量增大十倍，而交互作用时间减少一

百倍，相应的熔池深度要减少十倍，凝固速度和液相温度梯度各增加十倍，最后导致冷

却速度提高一百倍[3]。影响冷却速度主要的两个因素是被吸收功率密度和有效交互作用

时间，前者越大越好，后者越短越好[4]。此外，基材温度也影响冷却速度。降低基材温

度，可以提高冷却速度和凝固速度。

但激光束能量并非全部被金属材料所吸收，其中一部分要反射，而反射率又与功率

密度、材料种类和表面状态等因素有关。在运算中假设不存在对流，但实际上有时是存

在对流的，另外，为了运算简便，往往把热物理参数当作一个常数，这也是与实际有偏

离的。

1.2 分配系数

在一般铸件凝固时，采用平衡分配系数 ke，它是固液界面处固相与液相中溶质原子

浓度之比。如果把固相线和液相线近似地看作两根直线，则 ke值是一个常数。如 ke 值小

于 1，在凝固过程中溶质原子在固液界面处被排挤至液相中。在快速凝固时，情况截然
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不同，固液界面以每秒几米的高速前进，固液界面上的溶质原子来不及在液相中扩散离

开，来不及在固相和液相间为了维持平衡分配系数而进行交换，而被正在凝固中的固相捕

获。像处理存在对流时的溶质原子平衡一样，不是平衡分配系数，而是存在一个有效分配

系数，或称为非平衡界面分配系数，它是随对流程度强弱而变化的。在快速凝固时，由于

无法建立平衡分配，也存在一个有效分配系数 k'，它是和凝固速度密切相关的，Aziz[5]提出：
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其中：V 为凝固速度；为原子层间距；Di为界面处液相中的扩散系数，当 V0 时，k'  ke；

当 /iV D  时，k'  1。

值实际上反映固液界面前进速度与溶质原子在液相中从固液界面扩散出去的速度

间的竞争。溶质原子如有足够时间扩散出去，则为平衡分配，k'  ke；如无时间扩散出去，

则 k'  1，溶质原子全部捕获，或称无扩散凝固，或称无偏析凝固，或称无分配凝固；在

两者之间称为溶质原子部分捕获，k'在 ke和 1 之间。图 1 为硅中存在铋时，k'与之间的

关系。

Baker[6]也提出一个与 Aziz 类似的关系式：
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快速凝固有效分配系数还与结晶面有关(图 2)，(111)面有最大的 k'值，这是因为(111)
面有较大的过冷度。Spaepen 和 Turnbull[7]认为，因为(111)的凸缘要比其他面的侧向生长

速度大，因此较多的溶质原子被捕获。

  

1.0 

0.75 

0.50 

0.25 

0 
2.0 1.0 0 1.0 2.0 3.0 

C
s* /C

L*  

log
i

V


 
 
 

 

  

0.3 
0.2 

0.1 

0.01 

0.001 
0 1 2 3 4 5 

ke  7 

(100) 

(111) 

k'
 

V/(m/s) 

图 1 硅中存在铋时，快速凝固对有效分配

系数的影响[5]，ke 7  104
图 2 硅中离子注入铋溶质原子和经激光处理后

不同结晶面的 k'值
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快速凝固时有效分配系数还和基体温度密切有关，如硅中离子注入铋和经激光处理

后(1.4J/cm2，1.5  108s)，基体温度分别为 100K、300K 和 650K，相应的 k'值为 0.45、
0.35 和 0.1。

利用固相和液相的电阻差别，可测出固液界面前进的速度，即凝固速度。如硅在其熔

点相变时，电阻差别可达 30 倍[8, 9]。有的试验测出，固液界面前进速度约为 2.8m/s。

1.3 T0线

如前所述，快速凝固时发生溶质原子捕获，在固液界面处实际分配系数为1，意味着

溶质原子在固液界面处来不及进行再分配，现在就要探讨热力学上的可能性。

就像固相无扩散，液相中有有限扩散和无对流的凝固过程中的稳态生长阶段，在这

个阶段固相的浓度就是合金的成分。

T0温度为固相和液相的克分子吉布斯自由能相等时的温度，把不同成分对应的各个

温度连成一个轨迹，就称为 T0 线。在相图上 T0 线一定在固相线和液相线之间，这根 T0

线标志着扩散凝固时液相组成和温度的最高极限。T0 线也是从热力学上衡量是否产生偏

析的重要参数。我们可以把它划分为三个区域(图 3)。图 4 表示 I 区的凝固。温度 T 时，

合金 C0可能生成成分在 sm
'C 和 sM

'C 之间的固相而降低自由能。可是 C0成分在 sm
'C 至 sM

'C

的区外，所以不可能稳态凝固。在 T0以上，液相的自由能比同样化学成分的固相的自由

能低，因此生成的新相必须与液相的化学成分不同，即新相晶核的生成需要成分起伏。
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图 3 在相图上拍出三个凝固区的示意图 图 4 I 区的凝固

II 区凝固时，C0 落在 sm
'C 和 sM

'C 之间，因此稳态凝固是可能的。合金进行稳态凝固

时，溶剂 A 的化学势降低，溶质原子 B 的化学势增加。一种原子凝固时化学势的增加反

映它不能独立地进行凝固，而只能参与致使系统总的自由能降低的凝固反应中去，这样

一个范围能保证稳态凝固时自由能降低。把图 4 上某一温度下不同相成分具有不同的固

相成分范围画在图 5 上，即为 OABEP 线，OABEP 线即为G  0 的轨迹线，注脚 I、II、
III 分别表示图 3 中的三个区，只有在 OABEP 线内才能进行稳态凝固，OE 线表示A ，
而 PE 线表示B 。根据亨利定律，得
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图 5 不同温度时，液相成分的可能固相成分区

如要B ，Cs /CL等于 ke 是必要的，由此知道 OE 线斜率为 ke；高于 OE 线，B ；
低于 OE 线，B  。同理，根据拉乌尔定律，A 等于零的直线必定是经过平衡 E 点

的 PE 线；高于 PE 线，A ；低于 PE 线，A 。
假如合金成分（如图 5 中的 C0），在 I 区时，C0不在 OAIBIEIPI区内，因此不能稳态

凝固；在 II 区时，C0处在 OAIIBIIEIIPII区内，因此能稳态凝固，但是 C0高于 E 点，因此

生成固相是亚稳相，会发生溶质原子捕获；在 III 区时，和 II 区一样，稳态生长在热力

学上是可能的，不同的是生成的固相是稳定的，在 OEIII线以上，会发生溶质原子捕获 [10]。

捕获的热力学含义为析出的某相本身增加化学势。

快速凝固时，T0线也像固相线和液相线一样延伸[11]，见图 6。
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图 6 三种不同形状的 T0线图
(a) T0线为一条连续曲线，生成连续固溶体；(b) 两条 T0线相切，不能形成连续固溶体；

(c) 两条 T0线不相切，易生成非晶态
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图 6 三种不同形状的 T0线图(续)

图 6(a)为 Ag-Cu 系，其 T0是一条连续曲线，因此它能在很大凝固速度下生成连续固

溶体；图 6(b)中两条 T0 线相切，如 Al-Al6Fe 系，此时不能形成连续固溶体；图 6(c)中
两条 T0 线不连续又不能相切，如 Pd73Si12Cu15-Pd7Si2 系，这标志着在一个很大的成分范

围内，不能无扩散凝固，液相向固相转变延伸到很低温度，无法结晶，在这种情况，

很容易生成非晶态[12]。

T0 线同样和固相线和液相线一样，通过合金热力学的运算完全可以计算出来。如

Al-Si 合金的结果列于表 1 中[13]。
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表 1 Al-Si合金的 T0值

各线名称
温度/K

3%Si 6%Si

液相线 TL 913 893

T0 848 762

固相线 Ts 782 631

超冷时 T0 484 398

超冷时 Ts 418 267

1.4 界面的稳定性

Tiller 和 Chalmers[14, 15]等首先提出组成过冷理论，单相二元合金在稳态无对流条件

下其基本公式为

L 0 eL

e L

(1 )m C kG
V k D


 

式中：mL为液相线斜率；ke 为平衡分配系数；GL 为固液界面处液相中温度梯度；DL 为

溶质原子在液相中的扩散系数；V 为凝固速度；C0 为合金中溶质原子浓度。只有当固液

界面形状因子 GL/V 值大于某一特定值时，固液界面才是稳定的，才能平面凝固而不产

生胞晶或树枝晶[16~18]。快速凝固时，人们发现上述理论已不适用，因为此时，V 值很大，

按组成过冷理论，GL /V 值越来越小，更应该出现树枝晶，但实际情况是快速凝固后，固

液界面反而稳定起来，产生成分均匀的材料。根据组成过冷理论，如在平界面前是液相，

而且处于热力学平衡的状态，则界面是稳定的。相反是固体，界面是不稳定的，但这样

一种理论有缺陷。首先是单纯用平衡热力学的观点很难全面描述凝固的动力学变化过程；

其次在界面上引入局部曲率变化会增加整个系统的自由能，凝固速度越大，曲率半径越

小，造成的过冷越大，在组成过冷理论中把这个因素忽略了，为此 Tимкин[19]提出一个

设想，他想象在平界面上长出一个半球形的胞，并且把相界张力考虑进去，他认为界面

向前运动的速度是和该处固相和液相的总热流有关，如果平界面处总热流量大于半球形

胞顶处的总热流量，半球形胞不会向前生长，界面是稳定的，但是他的理论也具有两个

不足之处，一是假想的半球形胞是固定的，不是任意的形状；再次是这个半球形赤道处

与平界面是不连续的，因此界面上的溶质原子浓度是估计的。Mullins 和 Sekerka[20~23]提

出了一个比较合理的模型，同时考虑了溶质原子场和热场的统一，考虑了固液界面是处

于动平衡，表面能是各向同性的和无对流，他们认为在平的固液界面上有干扰而鼓包，

如果鼓包继续向前推进，就形成胞状组织，相反鼓包退萎，就继续是平面凝固，称之为

绝对稳定理论，其基本公式为
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其中：TM为合金熔点；为毛细管常数，

即表面能与单位体积潜热之比。

Cahn[24]计算了 Si-As和 Si-Sb快速凝

固时的界面稳定条件，现把 Si-As 的结果

示于图 7，从图可知，凝固速度缓慢时，

可以组成过冷理论为准则，在图中左边

这根直线下为平面凝固区；快速凝固时，

应以绝对稳定理论为准则，在图中右边

这根直线下为平面凝固区。

另外，在 Al-Cu 系[25]、Al-Ag 系[26]、

Al-Mn 系[26]、Si-In 系[27]，都进行了类似

的计算，总结起来有下列几点应该注意：

(1) 快速凝固时，表面张力的贡献总

是起到稳定固液界面的作用。

(2) 快速凝固时，溶质原子总是起到破坏固液界面稳定的作用。

(3) 组成过冷理论表明：GL<0 时，界面不稳定。但绝对稳定理论表明：如 Gs足够大，

能使 ksGs  kLGL总值是正值，界面也是稳定的，GL只影响组成过冷理论，见图 8。
(4) 平衡分配系数愈小，对绝对稳定区的平面凝固条件要比组成过冷区的苛刻困难。
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图 8 凝固速度与液相中温度梯度和溶质原子浓度之间的关系

快速凝固时，宏观的扩散边界层 DL/V 变得很小，如铜在铝中的 DL为 5  109m2/s，
如 V 为 10m/s，则扩散边界层为几个埃，大约只有几个原子层，而固液界面前进的速度

超过溶质原子在液相中的扩散速率，使在固液界面的局部平衡不起作用，就会发生完全

的溶质原子捕获。

绝对稳定理论虽然已能应付快速凝固时的平面凝固条件，但尚在不断完善中，如在
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这个理论中，忽略了凝固速度对分配系数的影响，在快速凝固时，过冷会影响凝固速度，

从而改变热场，在绝对稳定理论中也把凝固速度看成为常数。此外在推导时，假定凝固

界面是正弦波形，是否符合所有实际情况也是需要进一步证实的。

研究快速凝固时的热流，根本的目的是设法获得尽可能大的冷却速度。有了足够大

的冷却速度，才能保证异常快的凝固速度，把溶质原子捕获在固液界面，提高非平衡界

面分配系数，稳定固液界面，进入绝对稳定的无偏析特征的稳态凝固区。这是快速凝固

时可扩大亚稳固溶度，减轻偏析，细化组织，阻止有害相析出的理论基础。

2 激光快速熔凝技术在材料科学中的应用

激光热源具有高能量瞬间(103~1012s)作用和快速自身淬火的特性，可以对部件进行

表面相变热处理或无成分变化的熔凝(上釉)与改变成分的激光合金化[28]，前者可得到快

速加热和淬火的相变硬化组织，后者则可在过热熔化的熔体内使高熔点相熔化，并在随

之而来的快速冷却下获得均匀的成分和细化的显微组织，还会因合金成分和冷却速度之

不同形成快冷条件下所特有的奇异的冶金组织和慢速凝固时所不存在的新型亚稳相，甚

至非晶态组织。

在表面或局部区域的热处理、上釉，由于只对部件局部加热，可以显著节约能源，

如有的部件真正需要改善的区域只占零件总重量的万分之一，同样，表面合金化又能节

约很多贵重的材料。

下面以高能量钕玻璃脉冲激光器(20~70 J/脉冲，脉宽 3~8ms)所进行的几个实例说明

激光快速熔凝工艺在材料科学研究和解决生产质量方面的应用。

2.1 激光快速熔凝对高Mo、W含量铸造镍基合金显微组织和耐蚀耐磨性能

的影响

高 Mo、W 含量的(33%Mo、17%W)镍基铸造合金，是我们为美国某公司研制的一种

有低膨胀系数、高弹性模量和耐盐酸腐蚀等特种工程性能的材料[29~31]，因合金中难熔重

元素含量很高，在熔炼和凝固中元素偏析严重，铸造组织粗大，大量富 Mo、W 的难熔

第二相-Mo(W)以自由结晶形态从液相离析(图 9)，它占合金体积的 20%，其主要组成

Mo 和 W，熔点高(>2800℃)，耐酸蚀性强，硬度比基体高一半。此外，还有相当数量以

Mo、W 为主要元素的-NiMo 相和 M6C 型碳化物。合金中难熔重元素 Mo、W 含量很高，

富 Mo、W 的第二相数量很多，造成宏观和显微成分偏析较大。

对高 Mo、W 合金的激光快冷处理，其显微组织发生显著的改变[32]，图 10 为激光熔

化区与未熔化区边界，显微组织形貌形成明显差别，在激光熔区，大量高熔点相-Mo(W)
全部熔化，精细枝晶组织比普通铸态组织细化上千倍，而在熔区的不同部位，则由于温

度梯度和冷却速度之差，分别形成胞状枝晶(图 11(a))、胞状晶(图 11(b))，在冷却速度最

大处则接近为平面凝固组织。
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图 9 高 Mo、W 合金的铸态组织 图 10 激光熔区与未熔区边界形貌

  (a) (b) 

图 11 激光熔区内不同部位显微组织
(a) 胞状枝晶；(b) 胞状晶

熔区内成分的电子探针分析表明，甚至熔点最高、扩散系数最小的元素 Mo、W 在

整个熔区内分布很均匀，与合金平均成分一致(图 12)。
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图 12 激光熔区内成分分布与合金平均成分比较

组织结构的变化直接影响合金的性能，在高 Mo、W 合金中熔区组织细化，成分均

匀，使其显微硬度明显提高(图 13)，显著改善耐摩擦磨损、耐酸腐蚀(图 14)[33]和在酸性

介质中的耐磨蚀性能。

图 13 合金基体(白色)，-Mo 相与熔区(右侧)硬度比较(显微硬度)

2.2 用激光快速熔凝消除高 Al、Ti铸造镍基合金表面的相

镍基铸造高温合金中的 相，粗大   '共晶及形状不规则的 MC 型碳化物，往往是

裂纹的萌生源，它将严重损害材料的持久、蠕变、疲劳强度和使用寿命。消除有害相和

改善表面质量对确保零件的安全使用有重要意义。
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  (a) (b) 

图 14 未激光处理区
(a)与激光处理区；(b)腐蚀组织

我们对一种新型合金(Al  Ti  13.5%)的激光处理结果表明[3~4]，铸态组织中粗大的

  ' 共晶，MC 型碳化物，以及    的包晶组织，在激光熔区内都可以完全消除(图 15)。

 
图 15 激光熔区与未熔区边界(金相)

激光熔区的组织稳定性很好。由于此合金中 Al、Ti 含量很高，在铸态组织中就存在

 相，950℃时效 18h 后针状 相大量析出，可是在激光熔区内时效 246h 仍无 相析出。

此外已经析出 相的区域，激光熔凝后再时效也不析出 相(图16)。熔区内元素分布均匀，

偏析度最大的 Ti，也基本均匀，可见激光快冷对改变组织的优异作用。

  (a) (b) 

图 16 激光熔凝对  相的影响

(a)未激光处理区时效后析出大量 相；(b)激光处理区时效后无 相析出
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2.3 用激光快速熔凝改善 GCr15轴承钢组织，提高耐磨性和接触疲劳性能、

延长纺织部件使用寿命

纺织厂的纱锭锭尖(及锭底)是用轴承钢 GCr15 制造的，在长期使用中被逐渐磨损，

影响纺纱质量，增大电耗。全国二千万支锭，如能延长部件寿命，有重大经济意义。

锭尖是一种近于点接触摩擦副的使用条件，影响其寿命的诸冶金因素中，显微组织

均匀性、夹杂物、碳化物数量、尺寸、分布及合金硬度是关键。因此，改善材料组织均

匀性、消除或细化夹杂物和碳化物，以提高接触疲劳性能，同时提高硬度和耐磨性是延

长寿命的主要途径。

由于部件形状的特殊性，要求改善性能的部位仅在直径很小、深度很浅的薄层内，

且一者在 300mm 长的零件尖部，一者在 15mm 深的凹坑内，若采用一般热处理工艺，

不仅工序复杂，成本高，能量利用率低(需处理部分仅占整个零件重量的万分之一)，而

且不可能根本改变先天的冶金缺陷。采用激光快速熔凝办法可以获得快冷的细化晶粒

(5m)(图 17)、均匀的合金成分(表 2)，细化夹杂物和碳化物，并使硬度值提高，从而可

改善材料的耐磨性能、各种轴承使用介质中的耐蚀性能[35]。

表 2 扫描电镜能谱成分分析/%(质量分数)

区域 试验点号 Si Cr Fe Mn

处理区域

1 0.716 1.363 93.879 0.505

2 0.439 1.373 93.925 0.616

3 0.551 1.391 93.567 0.457

未处理区域

1 2.781 1.901 92.850 0.596

2 0.544 1.485 94.269 1.088

3 17.963 1.013 76.461 —

 
图 17 激光熔区内的细化组织

2.4 激光快速熔凝的其他应用

2.4.1 表层或局部合金化

很多工业部件在实际应用中对材料内部和表层或零件不同部位有不同要求，如一些

零件要求具有良好的整体塑性，而表面要求很高硬度和耐磨或耐蚀性，有的只要在局部

区域有较高耐磨或耐蚀性，为此可用表面或局部合金化办法，在激光熔化同时加入不同
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的合金化元素以满足其特定的性能要求，与整体改变零件材料相比，这无疑是简便又廉

价的有效措施。

2.4.2 表层或局部涂敷与激光熔凝复合工艺

现代表面技术的发展已有很多有效的表面涂敷新技术，如火焰喷涂、等离子喷涂、

离子注入、表面渗层、化学或物理沉积等，但有时会出现涂敷层本身不够致密或与基材

结合不牢等缺点，若在各种涂层以后加之以激光熔凝处理，则可大大改善涂层本身的组

织状态及其与基材的结合强度，从而使涂敷效益得以充分发挥，在航空发动机叶片渗铝

之后经激光熔凝处理的研究结果表明，不仅显著改善渗层质量，还能消除因渗铝导致的

在渗层下面析出的有害针状相(图 18)。

  (a) (b) 

图 18 激光熔凝处理
(a) 渗层下大量针状相；(b)处理后无相(右侧)

2.4.3 激光补焊

有些重要部件(如发动机叶片)完成最终机加工后，发现有各种表面缺陷(如表面疏松、

表面大晶粒等)可采用激光补焊或表面熔凝处理办法消除表面缺陷挽回报废的零件(图
19)，这在工厂生产中具有很大的经济意义。

  (a) (b) 

图 19 激光补焊或表面熔凝处理

(a) 激光焊合区形貌；(b) 熔区与未熔区边界[36]
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2.4.4 激光微晶的研究

微晶技术(晶粒度 0.1~10m)是当前材料科学中十分活跃的新兴领域，微晶材料的优

越性已充分表现在超塑性成型，提高强度、疲劳寿命等各方面，但微晶粉末制取及其零

件成型过程还有很多技术和经济上的难度有待解决，而采用激光表面熔凝工艺可以较方

便地实现零件表层的微晶化。如在发动机叶片材料 GH220、GH49 镍基合金中我们得到

的晶粒度为 2~3m(图 20)。如此细微的组织必然显著改善合金的抗氧化和冷热疲劳性能。

国外已有整个叶片表面作激光处理和用激光制造航空发动机涡轮盘的报道。随着激光技

术的广泛应用和深入的研究工作的开展，激光微晶化将显现其优越性和美好前景。

图 20 激光快冷后的胞状组织

3 结语

快速凝固时冷却速度非常大，使组织结构发生很大的变化。

(1) 减轻偏析程度，提高合金的初熔温度，当冷却速度足够大时，可获得无偏析特

征的平面凝固组织，甚至非晶态组织。

(2) 在激光快速熔凝时，大块的高熔点相(如碳化物)和有害相(如、 等 TCP 相)也
可固溶进去而不再析出。

(3) 快速凝固时，可扩大亚稳固溶度，形成新的亚稳相[37~40]。晶粒大大细化，达到

0.1~10m。

由于快速凝固后组织结构的变化，形成相应的快冷材料性能显著改善，如提高强

度[41~45]、提高塑性[43]、改善耐蚀性[46]、提高硬度和耐磨性[47~50]、改善磁性[41]、提高触媒

效率[51]、阻止晶粒长大等[52]、激光快速熔凝还能改善表面质量和消除表面气孔[53]。

激光快速熔凝在高温合金中的应用，虽然只是很短历史，但已取得颇有吸引力的进

展[54, 55]。

在积极推广激光技术在材料科学诸领域中应用的同时，对激光快冷产生的奇异显微

组织及一系列金属学问题进行深入的研究，探索和发展具有特殊性能的新材料是很有

益的。
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