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摘  要：采用选区激光熔化技术，结合旋转+填充扫描策略制备 Rene104 镍基高温合金，研究了成形参数对显微

组织和开裂行为的影响。结果表明：线能量密度和扫描间距是影响 Rene104 镍基高温合金致密度及开裂的主要参

数。当线能量密度为 250 J/m，扫描间距为 0.08mm 时，Rene104 镍基高温合金成形件的致密度达 98.37%。选区

激光熔化成形 Rene104 合金主要由横截面尺寸为 0.5 μm、轴向尺寸为 3~5 μm 或 30 μm 的柱状晶组织组成，晶粒

沿建造方向的(200)晶面择优取向生长，同时，在晶界存在碳化物和 Laves 相，出现了裂纹、孔洞及残留粉末颗粒

等缺陷。高线能量密度产生的大温度梯度导致残余应力，从而在晶界析出相周围形成应力集中，在熔池和层间搭

接处的熔池尖端萌生裂纹，且沿建造方向扩展。残留孔洞主要来自粉末空心缺陷，残留粉末颗粒则由粉末飞溅产

生。 
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镍基粉末高温合金具有优异的高温力学性能，是

航空发动机及燃气轮机涡轮盘件等高温热端部件的关

键材料[1−2]。当前，主要采用热等静压(HIP)、热挤压

(HEX)、等温锻造[3−4]等工艺成形，这些传统粉末冶金

成形工艺难以满足复杂结构的一体化构件的成形需

求。选区激光熔化技术(SLM)[5]是一种新型粉末成形技

术，可将金属粉末完全熔化，制造出高性能复杂结构

金属零件[6]，已经在多种镍基高温合金获得应用，并

制备出近全致密的 SLM 成形件，如 Inconel 718[7−8]、

Inconel 625[9−10]、Waspaloy[11] 和 Hastelloy X[12−13]。 

Rene104 镍基高温合金(ME3 高温合金)是美国

NASA 设计的第三代镍基高温合金，具有优异的高温

力学性能 (拉伸、蠕变和疲劳等 )，以及抗氧化性     

能[14−15]。在 Rene104 合金基体中，均匀分布高密度的

γ′析出相(Ni3(Al,Ti)面心立方 L12结构)，以及由高浓度

难熔金属组成的碳化物相，因而加工难度大、热加工

性能较差，极易产生焊接开裂，给激光成形制备高致

密度样件带来了挑战[16−18]。本文作者以气雾化 Rene104

合金粉末为原料，系统研究了选区激光熔化成形参数

对致密度及微观结构的影响，观察和分析了高能量密 

度参数成形件的微观结构及开裂行为，研究结果可为

高性能 Rene104 镍基高温合金构件的制备提供参考。 

 

1  实验 

 

采用英国 PSI 紧耦合气雾化设备制备、并经真空

震动筛分和气流分级的镍基高温合金粉末作为选区激

光熔化(SLM)成形原料粉末(粉末粒径≤53 μm)，采用

湖南华曙高科 Farsoon FS271m 型选区激光熔化成形

设备进行粉末成形，光斑直径为 90 μm，设置层厚为

30 μm，通入惰性气体氩气控制腔内氧含量低于 0.1%。

在单层单道实验的基础上，设置激光输入功率为 180、

200、210、210 W 以及扫描速度分别为 900、800、700、

600 mm/s，定义线能量输入密度 η为： 
 

v

P
                                       (1) 

 
式中：η为线能量密度；P为激光输入功率；v为激光

扫描速度。线能量密度 η分别设置为 200、250、300、 
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350 J/m，扫描间距分别设置为 0.07、0.08、0.09、0.10、

0.11 以及 0.12 mm。激光成形过程中，每成形一层粉

末之后，下一层的激光扫描方向顺时针旋转 67.5º，每

层成形采用激光优先扫描轮廓，后扫描填充的方式进

行成形。 

使用 Mastersizer 3000 型激光粒度分析仪进行粉

末粒径分析。采用 IRIS Advantage 1000 等离子发射光

谱仪对粉末进行成分分析，采用 TC−436 氧氮测定仪测

定粉末 N、O 的含量。使用 Sartorius MSA324S-000-DU

型电子天平结合阿基米德原理测量成形件的致密度。

采用 TESCAN VEGA3 扫描电镜、Quanta FEG 250 场

发射扫描电子显微镜观察粉末形貌、显微组织和 SLM

样品显微组织及微观结构。采用 FEI F20 透射电子显

微镜观察 SLM 样品的显微组织。采用日本理学 D/max 

2550全自动(18 kW)转靶X射线衍射仪进行物相分析。 

 

2  实验结果 

 

2.1  雾化 Rene104 合金粉末形貌和显微组织 

图 1 所示为本研究所采用的氩气雾化 Rene104 合

金粉末形貌及显微组织。其中，图 1(a)所示为粉末形

貌，经过 45 μm 孔径网筛筛分的粉末球形度高、卫星

粉少。粉末的粒径分布见图 1(b)，其 D10、D50 和 D90

粒径分别为 17.13、29.23 和 49.83 μm，分布较为集中，

有利于选区激光熔化成形过程中粉末均匀摊铺。图 1(c)

所示为粉末的微观结构，仅有少量粉末出现空心现象，

由图 1(d)观察到粉末内部组织主要为胞状组织，以及

少量树枝状组织。表 1 所列为雾化粉末成分分析结果，

粉末主要成分在气雾化前后无明显变化，N、O 含量 

 

 

图 1  Rene104 合金雾化粉末形貌及显微组织 

Fig. 1  Morphologies and microstructures of as-atomized Rene104 powders: (a) SEM image of powders; (b) Particle size 

distribution of powders; (c) Cross-sectional microstructure of powders; (d) Solidification microstructure of powders 

 
表 1  Rene104 合金雾化粉末成分分析结果 

Table 1  Composition of as-atomized Rene104 superalloy powders (mass fraction, %) 

Sample Co Cr Mo W Al Ti Ta Nb Zr B C N O Ni 

Nominal composition 20.6 13 3.8 2.1 3.4 3.9 2.4 0.9 0.05 0.03 0.04 − − Bal 

ICP 20 12.6 3.78 2.14 3.24 3.66 2.05 0.82 0.057 0.045 0.05 0.0073 0.011 Bal 
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较低，分别为 0.0073%和 0.011%(质量分数)。 

 

2.2  选区激光熔化成形 Rene104 合金的致密度及微观

组织 

SLM 成形线能量密度和熔池搭接参数是影响成

形件致密度的主要因素，本实验分别对此进行了系统

的研究。图 2 所示为 SLM 成形线能量密度对 Rene104

成形件致密度的影响。在控制扫描间距等其他工艺参

数不变的情况下，当线能量密度为 200 J/m 时，致密

度为 98.25%；当线能量密度上升至 250 J/m，样品致

密度达到了 98.32%；进一步提高线能量密度，致密度

骤然降低；当线能量密度达到 350J/m 时，致密度降至

最低(97.48%)。图 3 所示为对 Rene104 合金 SLM 成形

件微观结构的观察结果。其中，采用 200 J/m 成形制

备的 Rene104 合金的微观结构明显观察到了少量裂纹

(见图 3(a))。将线能量密度提高到 250 J/m，裂纹的数

量明显减少(见图 3(b))。进一步将线能量密度提高到

250 J/m 及以上时，裂纹数量骤增，分布密集，尺寸明

显增大(见图 3(c)和(d))。这一结果与图 2 致密度结果

一致。由此可见，SLM 成形线能量密度对致密度具有

重要影响，本实验的最佳激光线能量密度为 250 J/m。 

图 4 所示为 SLM 扫描间距参数对 Rene104 成形

件致密度的影响。在控制激光线能量密度等条件不变

的情况下，当扫描间距为 0.07 mm 时，致密度为 

 

 
图 2  Rene104 合金 SLM 成形件致密度随线能量密度(η)的

变化 

Fig. 2  Variation of relative density of SLM-processed 

Rene104 samples with linear energy input (η) 

 

97.78%；当扫描间距参数增大至 0.08 mm，样品致密

度达到 98.37%；进一步提高扫描间距，致密度降低；

当扫描间距达到 0.1 mm 之后，致密度骤然降低；当

扫描间距为 0.12 mm 时，致密度仅为 97.27%。图 5 所

示为对 Rene104 合金 SLM 成形件微观结构的观察结

果。图 5(a)所示为采用 0.07 mm 扫描间距制备的

Rene104 合金的微观结构，同样观察到了细长的裂纹。 
 

 

图 3  不同线能量密度制备的 Rene104 合金 SLM 成形件 X−Y面微观结构 

Fig. 3  Microstructures in X−Y plane of SLM-processed Rene104 samples at various linear energy input: (a) 200 J/m; (b) 250 J/m; 

(c) 300 J/m; (d) 350 J/m 
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当扫描间距增加到 0.08 mm 时，熔池道之间的搭接达

到了合适的比例，明显消除了裂纹，仅出现少量细小

的孔隙，其致密度达到 98.37%(见图 5(b))。进一步提

高扫描间距，出现了长度较短且宽度较小的裂纹(见图

5(c))，使得致密度降低。扫描间距进一步增加，裂纹

数量和尺寸增加，如图 5(d)~图 5(f)所示，与图 4 致密

度结果一致。因此，最适合的扫描间距参数为 0.08 mm。 

 

2.3  选区激光熔化成形 Rene104 镍基高温合金的裂纹 

由于选区激光熔化成形工艺参数优化的过程中，

线能量密度对成形件中裂纹形成的影响尚不明确，本

实验研究了 350 J/m 高线能量密度成形件中不同成形

面裂纹及缺陷的形貌(见图 6)。从图 6(a)和(b)(其中白

线标注为熔池搭接处)可以发现，在 X−Y 成形面(垂直

于建造方向)，裂纹尖端于熔池搭接处萌生，并沿熔池 

 

 

图 4  Rene104 合金 SLM 成形件致密度随扫描间距的变化 

Fig. 4  Variation of relative density of SLM-processed 

Rene104 samples with hatching space 
 

 
图 5  不同扫描间距制备的 Rene104 合金 SLM 成形件 X−Y面微观结构 

Fig. 5  Microstructures of X−Y planes in SLM-processed Rene104 samples at various hatching space: (a) 0.07 mm; (b) 0.08 mm;  

(c) 0.09 mm; (d) 0.10 mm; (e) 0.11 mm; (f) 0.12 mm 
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的法向方向扩展，有部分裂纹连贯在一起；图 6(c)和

(d)所示 X−Z 平面(平行于建造方向)的 SEM 观察结果

表明，所有的裂纹都在熔池尖端萌生，且均为沿建造

方向(BD)开裂。同时，可以观察到各成形面裂纹均沿

晶界开裂，裂纹呈现出锯齿形和长直形两种形貌。除

了裂纹以外，在成形件中还观察到了残留孔洞和疑似

残留粉末(见图 6(c))，孔洞大小约为 25 μm，裂纹贯穿

残留粉末。同时，还观察到了空心粉末残留孔洞，在

孔洞内部可以清楚观察到粉末颗粒内部的胞状及树枝

晶组织，以及裂纹(见图 6(e))。图 6(f)所示为未完全熔

化的残留粉末颗粒，可以从图 6(f)清晰的观察到残留

的原始粉末颗粒组织特征以及原始粉末颗粒边界。 

2.4  选区激光熔化成形 Rene104 镍基高温合金的显微

组织 

图 7 所示为经过腐蚀后的选区激光熔化成形样品

显微组织形貌。由图 7 可以发现，在 X−Y平面主要为

规则的胞状晶组织(见图 7(a))，尺寸约为 0.5 μm；在

X−Z以及 Y−Z平面存在沿建造方向生长的短棒状柱状

晶组织(见图 7(b))，长度约 3~5 μm；以及连续生长的

长条状的柱状晶组织(见图 7(c))，长度超过 30 μm。综

合图 7 三维方向的观察结果，SLM 成形 Rene104 合金

的晶粒主要为横截面尺寸为 0.5 μm、轴向尺寸为 3~5 

μm 或 30 μm 的柱状晶组织。对图 7(a)显微组织的深入

观察(见图 7(d))，发现在晶界出现了均匀分布的细小 
 

 
图 6  Rene104 合金 SLM 成形缺陷形貌(图中所标白线为熔池道) 

Fig. 6  Morphologies of defects in SLM-processed Rene104 samples: (a) Cracks of X−Y plane (perpendicular to build direction); (b) 

Cracks between molten pool; (c) Cracks of X−Z plane (parallel to build direction); (d) Cracks cross tip of molten pool; (e) Remained 

holes; (f) Remained powders 
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碳化物以及 Laves 相，在晶内也发现了少量碳化物。

这些碳化物主要为 MC 和 M23C6型，Laves 相是由于凝

固过程中 Nb 元素偏析形成的一种不稳定的脆性相，为

密排六方结构。通过 EDS 能谱分析，发现在晶界出现

了 Nb 元素和 C 元素的偏析，进一步证明了这一现象。 

图 8 所示为选区激光熔化成形 Rene104 样品显微

组织的透射电镜观察结果。从图8(a)的X−Y面和图8(b)

的 X−Z面显微组织中，均观察到了高密度的位错。由 
 

 
图 7  Rene104 合金 SLM 样品腐蚀后显微组织 

Fig. 7  Microstructures of etched SLM-processed Rene104 samples: (a) Cell grains; (b) Short-rod grains; (c) Long-rod grains;     

(d) Secondary phases in cell grains 
 

 

图 8  Rene104 合金 SLM 样品显微组织(透射电镜明场相) 

Fig. 8  TEM bright field images of SLM-processed Rene104 samples: (a) Microstructure of X−Y plane; (b) Microstructure of X−Z 

plane; (c) Distribution of carbides in X−Z plane; (d) Morphology of carbide in X−Z plane 
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于晶内碳化物的存在，位错运动遇到阻碍，形成了位

错塞积。如图 8(c)所示，在晶界处发现了大量的位错

缠结，以及碳化物钉扎位错现象，晶内较大的碳化物

为立方块体形状(见图 8(d))，主要为 MC 型碳化物，

它具有面心立方密堆结构，析出温度较高，是一种非

常稳定的强化相。 

 

2.5  物相组成与晶粒取向 

图 9 所示为 Rene104 镍基高温合金雾化粉末和选

区激光熔化不同成形面 XRD 分析结果，以及不同线

能量密度成形件的 XRD 衍射峰位置的变化。在

Rene104 雾化粉末和选区激光熔化成形件中均发现了

面心立方 γ基体相(Ni-Cr-Co-Mo)和 L12面心立方结构

γ′析出相(Ni3(Al,Ti))。如图 9(a)所示，在 Rene104 合金 

粉末中呈现出(111)晶面的择优取向，这和 AMATO  

等[7]选区激光熔化成形制备的 Inconel718 合金一致。

然而，激光成形致密化导致 Rene104 合金在 X−Y面(见

图 9(b))呈现出(200)晶面的择优取向，随线能量密度

的提高，晶粒的择优取向逐渐变为(111)晶面。在 SLM

成形件侧面，即 X−Z面(见图 9(c))，大部分样品在(111)

晶面呈现出择优取向，但是在线能量密度为 250 J/m，

即致密度达到最高时，呈现出(200)晶面的择优取向。

可见，在致密度最高时，在(200)晶面出现择优取向，

随着线能量密度进一步升高，晶粒择优取向转为(111)

晶面。如图 9(d)和表 2 所示，可以发现，衍射峰位置

随着能量密度升高向高角度偏移，在 300 J/m 达到最

高，之后降低。 

 

 

图 9  Rene104 合金 SLM 成形件的 XRD 谱 

Fig. 9  XRD patterns of SLM-processed Rene104 sample: (a) As-atomized powders; (b) XRD analysis of X−Y plane with different 

linear energy input; (c) XRD analysis of X−Z plane with different linear energy input; (d) Diffraction peak position of (111) and (200) 

crystal plane of X−Z plane with different linear energy input 
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表 2  Rene104 成形件 XRD 衍射峰位置变化 

Table 2  XRD data showing displacement of identified peaks 

for Rene104 

Energy density/ 
(J∙m−1) 

2θ/(°) 

(111) (200) 

200 43.421 50.621 

250 43.460 50.681 

300 43.499 50.701 

350 43.441 50.680 

 

3  分析与讨论 

 

3.1  SLM 成形参数对 Rene104 合金显微组织的影响 

在 SLM 成形过程中，粉末颗粒沿着激光扫描线

熔化并形成熔池，熔池凝固实现粉末的冶金结合与致

密化，因此 SLM 成形组织主要受熔池控制，晶粒的

生长过程主要取决于 SLM 凝固过程。晶粒在成形层

重熔过程中发生了沿建造方向择优取向生长的现象，

有一部分晶粒在旋转扫描中得到反复重熔，从而形成

长条柱状晶组织，而另一部分晶粒仅在层内发生了生

长，呈现短棒状，表现为图 7 所示在 X−Y平面主要为

规则的胞状晶组织，在 X−Z和 Y−Z平面沿建造方向生

长的短棒状柱状晶组织，或长条状的柱状晶组织。通

过成形件不同成形面的物相分析和能量密度参数对晶

粒择优取向生长的影响规律分析(见图 9)，在 Rene104

合金粉末和选区激光熔化成形件中均发现了面心立方

γ 基体相(Ni-Cr-Co-Mo)和 L12 面心立方结构 γ′析出相

(Ni3(Al,Ti))的存在，在快速凝固过程中，γ′析出相固溶

于 γ基体，在极短的冷却过程中 γ′析出相来不及长大，

在扫描电镜中并未观察到 γ′析出相。晶粒在 X−Y平面

的择优取向主要为(200)晶面，在 X−Z平面主要为(111)

晶面。随着线能量密度的提升，不论在 X−Y 平面或

X−Z平面(111)晶面的择优取向不断增强，但是在线能

量密度为 250 J/m，即致密度达到最高时，Rene104 镍

基高温合金在不同成形面晶粒的(200)晶面均呈现出

择优取向，可见随着线能量密度升高，晶粒的择优取

向发生了转变。如表 3 所列，可以发现峰位置随着能

量密度升高而向高角度偏移，在 300 J/m 达到最高，

之后降低，这种现象主要是由于在快速凝固过程中产

生的晶格畸变造成的[11−12, 19]。 

另一方面，在这几种不同形貌晶粒的晶界处发现

了均匀分布的细小碳化物以及 Laves 相，在晶内也发

现了少量碳化物，这些碳化物主要为 MC 和 M23C6型，

而 Laves 相是在快速凝固过程中形成的一种不稳定的

脆性相，为密排六方结构，根据 PROBSTLE 等[20]的

研究，这种晶间形成的 Laves 相，是由于 Nb 元素在

晶界枝晶偏析而形成的一种共晶产物，这种脆性的、

不稳定的 Laves 相大大降低了合金的塑形。由于高能

量密度产生的大温度梯度导致残余应力，并产生局部

变形，因而在图 8 的 TEM 明场相中观察到高密度的

位错，晶内碳化物对位错运动形成了阻碍，使得位错

在碳化物相及晶界处形成位错塞积，当位错塞积到一

定程度便会使得位错源开动，萌生裂纹，因而在晶界

处发现了大量的位错缠结以及碳化物相钉扎位错   

现象。 

 

3.2  SLM 成形参数对 Rene104 合金开裂行为的影响 

在选区激光熔化成形过程中，为了降低表面能，熔

池倾向于形成一连串弥散的熔滴，从而产生“球     

化”[21−22]，而激光参数(如线能量密度、扫描间距等)

的设定极大地影响了这种现象的形成。当线能量密度

为 250 J/m 时，熔池得到了充分的摊铺，凝固组织变

得连续，获得了良好的冶金结合，成形件致密度最高。

进一步提高激光线能量密度，受表面张力的影响，使

得熔池发生皱缩，而不再连续。当扫描间距为 0.08 mm

时，熔池道之间的搭接达到了合适的比例，使得熔池

均匀摊铺，明显消除了裂纹的产生，仅残留少量细小

的孔隙，其致密度达到 98.37%。当扫描间距小于 0.08 

mm 时，熔池道之间的搭接为层内搭接，熔池获得了

较大的搭接率，由于熔池搭接过多，在前一熔池道的

热量尚未均匀扩散出去之时，下一道熔池便开始了重

熔，温度场的过度叠加，形成较大的温度梯度，产生

较高的热应力，从而导致形成较长且细密的裂纹，致

密度较低。当扫描间距大于 0.08 mm 时，熔池道之间

的搭接变为层间搭接，结合比较困难，裂纹数量进一

步增加，裂纹宽度进一步增加，使得致密度降低。 

可见，裂纹是影响成形件致密度的主要因素。

Rene104 镍基高温合金选区激光熔化成形过程中，成

形件中由于线能量密度过大而引发裂纹形成的具体原

因尚不明确。为了进一步消除裂纹以提高 Rene104- 

SLM 成形件致密度，本实验研究了高能量密度对

Rene104 合金 SLM 成形开裂行为的影响。发现在高能

量密度下，由于高温度梯度、频繁的热循环和镍基高

温合金的低热导率，在熔池的线与线搭接，层与层之

间重熔的过程中，熔池边界以及层间熔池尖端产生了

较大的残余应力，促使晶界迁移，位错源开动[23−24]，

在碳化物以及脆性 Laves 相周围产生严重的应力集
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中，从而在熔池搭接处以及层间熔池尖端萌生裂纹，

产生沿晶开裂。由于不同成形面的晶粒组织结构的特

点，在X−Y面的胞状结构使得裂纹主要呈现为锯齿状，

在 X−Z平面则存在锯齿状和长直状两种裂纹，基于晶

粒沿建造方向生长的特性，裂纹也沿建造方向扩展。

这种裂纹与焊接过程中常常出现的失延裂纹

(Ductility-dip cracking)非常相似，COLLINS 等[25−27]对

DDC 裂纹的研究发现，镍基高温合金处于中间温度时

延性降低，从而产生 DDC 裂纹的情况，YOUNG[28]

的研究认为 DDC 开裂是由于晶界边缘碳化物的存在

而产生。因此，可以降低原材料碳化物含量，或者通

过降低温度梯度、更改扫描策略、增加激光重熔来降

低熔池间的残余应力来消除裂纹，提高选区激光熔化

成形 Rene104 镍基高温合金致密度。 

成形件中出现的残留孔洞中观察到了明显的粉末

显微组织，而且孔洞直径普遍在 25 μm 左右，可见其

主要来自粉末空心缺陷，在成形过程中，粉末空心缺

陷中封闭的气体产生热膨胀从而导致裂纹。残留粉末

颗粒主要是由于成形过程中，粉末飞溅落入熔池而形

成的，尽管其对致密度的影响有限，但是当构件在高

温服役时，这些残余粉末容易成为裂纹源，降低成形

件寿命，因此需要进一步调节工艺参数以控制粉末飞

溅，或改进设备内气体循环装置以减小影响。 

 

4  结论 

 

1) SLM 成形线能量密度和扫描间距是影响

Rene104 镍基高温合金致密度及缺陷的主要参数。过

高的线能量密度或不恰当的熔池搭接均会导致在成形

件中形成大量的裂纹缺陷，优化采用 250 J/m 线能量

密度，0.08 mm扫描间距，制备得到了致密度达 98.37%

的 Rene104 合金。 

2) SLM 成形 Rene104 合金 X−Y平面主要为规则

的胞状晶组织，X−Z或 Y−Z平面存在短棒状或长柱状

晶组织，且沿建造方向的(200)晶面择优取向生长，进

一步提高线能量密度可以控制晶粒取向转为(111)晶

面。 

3) 当线能量密度过高时，会形成较大的温度梯

度，产生较高的残余应力，从而在晶界碳化物相以及

脆性 Laves 相处产生应力集中导致开裂，裂纹在 X−Y

平面沿熔池搭接处萌生且沿熔池法向扩展，在 X−Z平

面于层间交界处熔池尖端开裂，且沿建造方向扩展。 

4) 选区激光熔化成形 Rene104 合金出现了裂纹、

孔洞及残留粉末颗粒等 3 种缺陷，裂纹是影响致密度

的主要因素。粉末空心缺陷是导致残留孔洞的主要原

因，残留粉末颗粒则是成形过程中粉末飞溅落入熔池

形成的。 
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Selective laser melting fabrication and cracking behavior of  
Rene104 nickel-based superalloy 

 

DUAN Ran-xi, HUANG Bai-yun, LIU Zu-ming, PENG Kai, LÜ Xue-qian 
 

(State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China) 

 

Abstract: The Rene104 nickel-based superalloy was fabricated by selective laser melting technology with the scan 

strategy of rotation plus filling, and the impacts of process parameters on the microstructure and cracking behavior were 

investigated. The results show the linear energy density and hatch spacing are the main parameters that affect the density 

and cracking behavior of Rene104 nickel-based superalloy. When the energy density is 250 J/m, and the hatch spacing is 

0.08 mm, the relative density of Rene104 nickel-based superalloy samples reaches 98.37%. The Rene104 alloy is mainly 

composed of columnar grains with the cross-sectional dimension of 0.5 μm and the axial dimension of 3−5 μm or 30 μm. 

The grain grows along the build direction with the strong (200) texture, while the carbides and Laves phases exist along 

the grain boundaries. The defects, including cracks, pores and remained powders, are also be found. The high linear 

energy density can cause the large temperature gradient and residual stress, which results in the stress concentration 

around precipitates. Therefore, the cracks initiate at the pool tip and interlayer junctions, then extend along the build 

direction. The remained pores are mainly caused by the powder hollow, and the remained powders are generated by the 

powder splash phenomenon.  

Key words: Rene104 superalloy; selective laser melting; relative density; microstructure; crack; carbide 
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