
第32卷第3期
Volume 32 Number 3

2022 年 3 月

March 2022
中国有色金属学报

The Chinese Journal of Nonferrous Metals

选区激光熔化共晶高熵合金凝固行为

苏 捷 1，陈仕奇 1，丁正阳 2，刘 彬 1，刘 咏 1

(1. 中南大学 粉末冶金国家重点实验室，长沙 410083；

2. 厦门五星珑科技有限公司，厦门 361023)

摘 要：采用选区激光熔化技术(SLM)制备了Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金，研究了工艺参数

对凝固组织演化的影响。结果表明：SLM产生的高过冷度是影响共晶高熵合金组织形态变化的主要因素。

通过计算共晶和枝晶生长速率与过冷度的关系，发现当过冷度∆T＞129 K时，面心立方(FCC)相枝晶的生长

速率将超过共晶生长，共晶高熵合金凝固组织转变为以FCC相为主的枝晶生长。共晶高熵合金FCC相生长

的绝对稳定性临界速率约为850 mm/s，凝固组织主要通过树枝状生长。SLM工艺特有的热循环特征造成熔

池搭接区富Ta，贫Fe、Cr，这是由于Ta元素与Fe、Cr较低的混合焓引起凝固时Ta对Fe、Cr的排斥。
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高熵合金由于优异的力学、物理和化学性能，

得到了研究者们的广泛关注。这类合金的主元一般

为4~5种或更多，但凝固时倾向于形成单相或双相

结构，而不是复杂的金属间化合物[1]。典型的高熵

合金往往会形成面心立方(FCC)或体心立方(BCC)

的单相结构，如 FeCoCrNiMn[2]、HfNbTaTiZr[3]。

通常，FCC结构的高熵合金塑性好，但其强度相对

较低[4]；而BCC结构的高熵合金则表现出相反的趋

势[5]。单相高熵合金存在强度及塑性之间的固有矛

盾，且单相结构的组织调控难度较大，限制了其在

工程结构上的广泛应用。为了解决单相高熵合金力

学性能开发的局限性，卢一平等[6]结合了 FCC和

BCC结构高熵合金的优点，开发出了由FCC和有

序BCC相构成的双相共晶高熵合金AlCoCrFeNi2.1，

实现了强度与塑性良好的匹配。

目前，材料科学家们已经开发出多种共晶高熵

合金体系，如CoCrFeNiMo0.8
[7]、CoCrFeNiNb0.45和

CoCrFeNiTa0.4
[8]。这类共晶高熵合金中高熔点金属

含量较高，使得在熔炼制备时易产生铸造缺陷，而

且铸造法制备形状结构复杂的构件有较大的困难。

增材制造由于其逐层堆积的特点，可以不受零件形

状结构限制，实现灵活设计和制备，是难铸造材料

理想的成形方法。同时，增材制造工艺条件下，合

金的凝固和冷却速度快，可扩大材料固溶极限和细

化显微组织，对于共晶合金而言，有利于进一步调

控组织形态[9]。凝固速率是影响共晶合金组织演化
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的关键因素。通常，在低凝固速率条件下，共晶合

金的显微组织多呈现层片状或棒状[10−11]。TRIVEDI

等[12]建立了适用于低、高速凝固的共晶生长模型，

发现当凝固速率提高时，共晶层片间距将会减小。

PAULY等[13]采用选区激光熔化制备了Al-33Cu共晶

合金，发现通过调整激光功率，共晶层片间距可细

达40~100 nm。增材制造产生的高凝固速率除了会

影响共晶组织的尺度，也会引起溶质截留效应，使

得凝固组织偏离平衡态[14]。BOUSSINOT等[15]采用

选区激光熔化工艺制备了Ni3Al基共晶合金，得到

了共晶和胞状两种形态的组织。VIKRAM等[16]通

过直接能量沉积的方式制备了AlCoCrFeNi2.1共晶

高熵合金，发现其组织由初生L12相和共晶结构共

同构成。不同种类共晶合金对增材制造工艺的适应

性明显不同。为了对共晶合金的组织更好地进行调

控，探索增材制造高速凝固条件下，共晶合金的组

织演化规律具有重要理论意义。

目前，关于共晶高熵合金增材制造的研究主要

集中在工艺参数对合金组织形态变化的影响，对于

高熵合金凝固组织演化过程及其形成机理的研究还

不够清晰。论文作者前期设计了 Fe23.3Co25.1Cr18.8-

Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金[17−18]，该合金由FCC和

Laves相构成。采用电弧熔炼的方法获得了层片状

共晶组织，具有良好的高温强度。进一步采用粉末

热挤压工艺使共晶高熵合金形成细小均匀的等轴结

构，实现了高强度和高延伸率的结合，其优异的综

合力学性能超过了许多镍基高温合金。该共晶高熵

合金高强度主要源于纳米析出相的强化作用，高伸

长率则受益于细小的等轴Laves相[18]。选区激光熔

化技术产生的高冷却速率，一方面可促使凝固组织

形成过饱和固溶体，为析出相调控提供基础；另一

方面可以进一步细化组织结构，改善材料的力学性

能。因此，本研究通过选区激光熔化制备

Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金，分析不

同工艺参数下的显微组织变化，并且探究熔池内凝

固组织的形成机制。

1 实验

使用高纯度 Fe、Co、Cr、Ni、Ta、Al块体作

为气雾化原料，其具体成分见表1。共晶高熵合金

粉末使用惰性气体雾化设备(英国PSI)制备，雾化

介质为氩气，氩气纯度大于 99.99%，雾化温度

1600 ℃，雾化压力3.5 MPa，制得粉末氧含量(质量

分数)小于0.03%。

取粒度分布主要在 15~58 μm的粉末作为选区

激光熔化的原料，粉末形貌及粒度分布如图 1

所示。

在WXL−120P智能金属3D打印机上制备选区

表1 共晶高熵合金名义成分

Table 1 Nominal composition of eutectic high entropy

alloy (mass fraction, %)

图 1 选区激光熔化共晶高熵合金粉末原料形貌及粒度

分布

Fig. 1 Morphology(a) and particle size distribution rate(b)

of eutectic high entropy alloy powder used for selective

laser melting
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的关键因素。通常，在低凝固速率条件下，共晶合

金的显微组织多呈现层片状或棒状[10−11]。TRIVEDI

等[12]建立了适用于低、高速凝固的共晶生长模型，

发现当凝固速率提高时，共晶层片间距将会减小。

PAULY等[13]采用选区激光熔化制备了Al-33Cu共晶

合金，发现通过调整激光功率，共晶层片间距可细

达40~100 nm。增材制造产生的高凝固速率除了会

影响共晶组织的尺度，也会引起溶质截留效应，使

得凝固组织偏离平衡态[14]。BOUSSINOT等[15]采用

选区激光熔化工艺制备了Ni3Al基共晶合金，得到

了共晶和胞状两种形态的组织。VIKRAM等[16]通

过直接能量沉积的方式制备了AlCoCrFeNi2.1共晶

高熵合金，发现其组织由初生L12相和共晶结构共

同构成。不同种类共晶合金对增材制造工艺的适应

性明显不同。为了对共晶合金的组织更好地进行调

控，探索增材制造高速凝固条件下，共晶合金的组

织演化规律具有重要理论意义。

目前，关于共晶高熵合金增材制造的研究主要

集中在工艺参数对合金组织形态变化的影响，对于

高熵合金凝固组织演化过程及其形成机理的研究还

不够清晰。论文作者前期设计了 Fe23.3Co25.1Cr18.8-

Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金[17−18]，该合金由FCC和

Laves相构成。采用电弧熔炼的方法获得了层片状

共晶组织，具有良好的高温强度。进一步采用粉末

热挤压工艺使共晶高熵合金形成细小均匀的等轴结

构，实现了高强度和高延伸率的结合，其优异的综

合力学性能超过了许多镍基高温合金。该共晶高熵

合金高强度主要源于纳米析出相的强化作用，高伸

长率则受益于细小的等轴Laves相[18]。选区激光熔

化技术产生的高冷却速率，一方面可促使凝固组织

形成过饱和固溶体，为析出相调控提供基础；另一

方面可以进一步细化组织结构，改善材料的力学性

能。因此，本研究通过选区激光熔化制备

Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金，分析不

同工艺参数下的显微组织变化，并且探究熔池内凝

固组织的形成机制。

1 实验

使用高纯度 Fe、Co、Cr、Ni、Ta、Al块体作

为气雾化原料，其具体成分见表1。共晶高熵合金

粉末使用惰性气体雾化设备(英国PSI)制备，雾化

介质为氩气，氩气纯度大于 99.99%，雾化温度

1600 ℃，雾化压力3.5 MPa，制得粉末氧含量(质量

分数)小于0.03%。

取粒度分布主要在 15~58 μm的粉末作为选区

激光熔化的原料，粉末形貌及粒度分布如图 1

所示。

在WXL−120P智能金属3D打印机上制备选区

表1 共晶高熵合金名义成分

Table 1 Nominal composition of eutectic high entropy

alloy (mass fraction, %)

Fe

19.5

Co

22.2

Cr

14.7

Ni

19.9

Ta

23

Al

0.7

图 1 选区激光熔化共晶高熵合金粉末原料形貌及粒度

分布

Fig. 1 Morphology(a) and particle size distribution rate(b)

of eutectic high entropy alloy powder used for selective

laser melting
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激光熔化高熵合金块体。激光器最大功率为 500

W，光斑直径50 μm。打印过程使用氮气保护，气

氛氧含量控制在3×10−4以下，并在基板无预热或预

热至200 ℃条件下，使用相同的工艺参数制备了对

比样品，具体打印参数如表2所示。采用交替扫描

及带状扫描两种策略，每层扫描路径旋转67°。交

替扫描激光路径如图2(a)所示；带状扫描将每层粉

床分为两部分(见图 2(b)中A、B区域)，每条带宽

500 μm，两相邻带重合10 μm，激光先以交替扫描

的方式熔化A区域，再以同样的方式熔化B区域。

使用D/max 2550衍射仪分析样品相组成，扫

描速度为 8 (° )/min，步长 0.02。采用 FEI Quanta

FEG扫描电子显微镜观察样品的微观组织，样品通

过电解抛光处理，电解液成分为 10%HClO4+

90%CH3OH(体积分数)，电解电压为30 V，温度为

−30 ℃。使用 JXA−8530F场发射电子探针分析样品

中成分分布。通过 FEI Helios Nanolab G3 UC双束

扫描电子显微镜上配置的电子背散射衍射(EBSD)

分析样品的晶粒取向及晶粒度。样品经过0.5 μm金

刚石抛光剂抛光后，再振动抛光1 h。

2 结果分析

2.1 SLM合金的凝固组织

图3所示为粉末原料及SLM块体的物相组成。

原始粉末主要由FCC和Laves相组成，而SLM制备

的合金块体以FCC相为主，Laves相含量较少。对

于快速凝固工艺，凝固组织与冷却速率密切相关。

但气雾化[19]与 SLM[13]的冷却速率相近，相组成变

化的原因可能是气雾化合金液滴多数为均质形核、

SLM过程为非均质形核，同时雾化液滴的小尺寸

效应引起再辉现象[20]，使气雾化和SLM制备的样

品组织存在差异。

图4所示为共晶高熵合金粉末与SLM块体的微

观组织。雾化粉末是典型的枝晶和共晶结构，而

SLM块体则呈现出胞状结构。SLM过程的高冷却

速率、大温度梯度改变了凝固组织生长方式，使得

组织凝固过程偏离共晶生长，导致最终凝固组织呈

现以柱状 FCC相为主，Laves相网状分布的现象。

这类网状结构在快速凝固条件制备的双相合金中多

有出现，根据工艺条件不同，其组织形态可呈现出

胞状[15, 21]或树枝状[22]。

同时，在高功率及带状扫描的样品中发现了部

分层片状共晶结构，如图5所示。提高功率或采用

带状扫描可以增加能量输入，高能量输入在一定程

度上降低了熔池冷却速率及温度梯度，使得柱状

FCC相生长趋势减弱，形成了更多共晶组织。

表2 选区激光熔化共晶高熵合金的工艺参数

Table 2 SLM parameters for eutectic high entropy alloy

Laser

power/

W

190−350

Scanning

velocity/

(mm∙s−1)

400−1400

Layer

thickness/

mm

0.03

Hatch

spacing/

mm

0.05−0.12

图2 选区激光熔化扫描策略示意图

Fig. 2 Schematic diagram of SLM scanning strategy: (a)

Crossing scanning strategy; (b) Band scanning strategy

图 3 Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7 粉末原料与 SLM 块

体XRD谱

Fig. 3 XRD patterns of Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7

powder(a) and SLM sample(b)
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图6所示为激光功率及扫描速度的改变对凝固

组织形态的影响。由图6可看出，随着激光功率增

大，组织尺度随之增大，组织形态几乎不发生改

变。而随着扫描速度的提高，凝固组织由树枝状生

长过渡到胞状生长为主，组织尺寸略微细化。降低

功率及提高扫描速度均增加了熔池的冷却速率，细

化了凝固组织。且相较于激光功率，扫描速度的改

变对组织形态有更大的影响。

2.2 激光熔池内元素迁移行为

在熔道内部可观察到纺锤状的微小缺陷，并伴

随有少量小球附着在缺陷边缘，如图 7所示。同

时，对缺陷处的EDS分析发现，有大量的Al富集

在缺陷部位。Al 熔点较低，而 Fe、Co、Cr、Ni、

Ta以及合金的熔点较高。低熔点Al在合金凝固过

程中可能被不断排入液相，在凝固组织边缘聚集。

图8所示为SLM块体横截面中相邻道次熔池搭

接处的元素分布。由图8可看出，相邻熔池搭接处

图4 共晶高熵合金的显微组织

Fig. 4 Microstructures of eutectic high entropy alloy: (a) Row powder; (b) SLM sample

图5 不同工艺条件SLM块体显微组织

Fig. 5 Microstructures of SLM samples under different process conditions: (a) Laser power 350W-crossing scanning

strategy; (b) High magnification of red box in Fig. (a); (c) Laser power 250W-band scanning strategy
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图7 SLM块体内缺陷形貌

Fig. 7 Morphologies of defects in SLM sample: (a), (c) Microstructure along cross section; (b), (d) Corresponding to Al

element distribution maps of Fig. (a) and Fig. (c), respectively

图6 SLM共晶高熵合金组织生长方式变化

Fig. 6 Microstructure evolutions of eutectic high entropy alloy produced by SLM: (a) Effect of laser power; (b) Effect of

scanning speed
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组织较粗，Ta主要集中在搭接处，远离搭接部位

Ta含量减少。同时，Fe、Cr则主要集中在相邻两

道次熔池未搭接区域，而Co、Ni的分布较为均匀。

SLM制备的样品中，晶粒呈现明显的外延生

长现象(见图 9)，最大的晶粒可贯穿数道熔池。这

主要是由于当前熔化层与上层已凝固基体间的热传

导，以及熔池内部的马兰戈尼对流引起熔融金属的

热量从熔池的中心传递到四周，使得晶粒沿着最大

热流方向生长。

3 分析与讨论

3.1 共晶和枝晶竞争生长机制

共晶高熵合金在SLM工艺下是以FCC相为主

的枝晶生长，与粉末原料中的层片状共晶组织截然

不同(见图 4)。这种组织形态的区别主要是由于共

晶高熵合金在凝固时，出现了共晶、FCC相枝晶及

Laves相枝晶的竞争生长[14]。通过计算三种结构的

生长速率与过冷度之间的关系，可以判定在不同过

冷度条件下的组织形成情况。

共晶生长速率采用TMK共晶生长模型[12]，该

模型定量分析了熔体过冷度∆T、凝固速率v及共晶

层片间距λ之间的关系：

λΔT = maLé

ë
êêêê1 +

P
P + λ (∂P/∂λ )

ù

û
úúúú

其中，

m =
mαmβ

mα + mβ

aL = 2
é

ë

ê
êê
êΓα sin θα

fmα

+
Γβ sin θβ

(1 - f )mβ

ù

û

ú
úú
ú

图8 SLM块体内成分偏析形貌

Fig. 8 Composition segregation morphology(a) and elemental distribution maps((b)−(g)) in SLM sample
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P + λ (∂P/∂λ ) =

∑
n = 1

∞ ( 1
nπ ) 3

[ sin (nπf ) ]2
é

ë

ê

ê
êê
ê

ê pn

1 + p2
n + 1

ù

û

ú

ú
úú
ú

ú
2

pn

1 + p2
n

枝晶生长速率则采用Kurz枝晶生长模型进行

计算[23−24]，柱状生长(温度梯度G＞0)所需的过冷度

可表示为：

ΔT = ΔTc + ΔTr + ΔTt

式中：ΔTc为溶质过冷度；ΔTr为曲率过冷度；ΔTt

为热过冷度。

此外，在SLM高速凝固条件下，外加温度场

依赖于激光的热输入，以及熔池与周围环境的传

热，热过冷几乎为0。因此，柱状生长所需的过冷

度可简化为ΔT = ΔTc + ΔTr，其中，

ΔTc = mC0

é

ë
êêêê1 -

1
1 - pΩ

ù

û
úúúú

ΔTr = 2σ*(θt P t - PcmC0 p
1

1 - pΩ )

Ω = I ( Pc ) = Pc / { Pc + 1/ [1 + 1/ ( Pc + 3) ] }

Pt = π ( )vΓ
QΔT0 K

Pc = π ( )vΓ
DΔT0 K

基于以上模型可计算出共晶及枝晶生长的过冷

度与生长速度之间的关系，计算所用参数见表3。

图 10所示为共晶高熵合金中共晶、枝晶生长

速率与过冷度之间的关系。在低过冷度下，共晶生

长速率明显大于枝晶，组织将呈现共晶结构。当

∆T＞129 K 时，FCC 相枝晶生长速率大于共晶生

长，FCC相的生长将逐渐取得主导地位。在SLM

过程中，熔池与基体间热传导、熔池内热对流使得

液相的冷却速率可达105 K/s[13]，固液界面过冷度远

大于129 K，因此凝固组织以FCC相枝晶为主(见图

4(b))。气雾化粉末最高冷却速率可达106 K/s[19]，液

滴凝固时的过冷度比SLM过程的大，FCC相枝晶

图9 SLM块体截面EBSD分析

Fig. 9 IPF figures of different section of SLM sample: (a) Epitaxial growth along longitudinal section; (b) Different grain

orientation in adjacent molten pool along cross section; (c) Grain size distribution for longitudinal section; (d) Grain size

distribution for cross section
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生长趋势应比SLM过程更大，但粉末中却呈现出

了更多的共晶组织(见图 4(a))。这主要是由于雾化

液滴在凝固时多为均质形核，形核过程中凝固潜热

的释放引起了再辉现象[20]，使得液滴内温度迅速升

高，过冷度可低于 129 K，共晶生长呈主要趋势。

此外，在提高功率或使用带状扫描策略的工艺下，

提高了能量输入，降低了冷却速率，熔池凝固时过

冷度减小，使得熔体过冷度往共晶/枝晶生长临界

点靠近。枝晶生长速度减慢，因而形成了更多的共

晶组织(见图5)。

3.2 组织生长的高速绝对稳定性

在枝晶凝固过程中，成分过冷是导致固液界面

失稳的重要原因[25]。低凝固速率下，由于液相溶质

扩散，组织生长方式会由平面生长过渡到胞状生长

和树枝状生长[26]。而当凝固速率进一步增大，组织

生长方式又会由树枝状生长转变为胞状生长[22]。在

SLM制备的共晶高熵合金中，凝固组织以树枝状

生长为主(见图 6)，只有在高扫描速度条件下局部

区域会出现胞状组织。而通过SLM制备的镍基高

温合金在各种工艺参数组合下，凝固组织均以胞状

结构为主[27−28]。导致这种差异的原因可能是两种合

金在组织生长高速绝对稳定性的临界速率不同。

依据MS界面稳定性理论[29]，在高速凝固时热

扩散长度和溶质扩散长度减小，界面能对固液界面

的稳定作用将大于溶质扩散对界面的扰动作用。因

此，高速凝固时，固液界面的扰动减小，组织生长

表3 共晶和枝晶生长速率计算参数

Table 3 Calculation parameters of eutectic and dendrite growth rate

Variable

mα

mβ

k

Ω

p

σ*

C0

θt

∆hf

c

D

κ

a

Γ

λ

θa, θb

f

∆T0

Property

Liquidus slope of FCC phase

Liquidus slope of Laves phase

Equilibrium distribution coefficient

Dimensionless solutal supersaturation

Complementary distribution coefficient

Stability constant

Initial alloy concentration

Unit thermal undercooling

Latent heat of fusion per unit volume

Volumetric specific heat

Diffusion coefficient in liquid

Thermal conductivity

Thermal diffusivity

Gibbs-Thomson coefficient

Lamellar width

Angle of dendrite tip

Volume fraction of FCC phase

Liquid-solidus range

Value

−5.96

10.62

0.59

I(Pc)

1−k

1/(4π2)

15%

2.2×105 K

2.324×103 J/cm3

1.046×104 J/(m3∙K)

10−9 m2/s

90.8 W/(K∙m)

8.7×10−2 m2/s

10−7 K∙m
400 nm

1.17

0.69

50 ℃

图 10 Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7共晶高熵合金共晶

和枝晶竞争生长关系

Fig. 10 Relationship between competition of eutectic and

dendrite growth in Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7 eutectic

high entropy alloy
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呈现“树枝状生长−胞状生长”的转变。高速绝对

稳定性的临界速率可计算为[23]：

vabs =
DLΔT0

kΓ

当凝固速率接近vabs时，组织将呈现胞状生长。

CMSX-4 镍 基 高 温 合 金 临 界 速 率 vCMSX
abs ≈680

mm/s[28, 30]，而共晶高熵合金的临界速率 vEHEA
abs ≈850

mm/s。共晶高熵合金的临界速率略高于高温合金，

说明共晶高熵合金需要更大的凝固速率才能得到胞

状组织。为了进一步确定高温合金和共晶高熵合金

的组织差异，对比了能量输入的影响。熔池的凝固

速率与能量输入密切相关[31]，而线能量密度EL =

P/v 反映了单道熔池能量输入的大小。LOPEZ-

GALILEA 等[28] 采用选区激光熔化工艺制备了

CMSX-4镍基高温合金，发现E CMSX
L =0.5 J/mm时可

得到胞状组织。在本研究中，E EHEA
L1 =0.5 J/mm(图6

(a)中激光功率为 300 W、扫描速度为 600 mm/s的

样品)时为树枝状生长；E EHEA
L2 =0.19 J/mm(图6(b)中

扫描速度为 190 mm/s、激光功率为 190 W的经样

品)时才出现胞状组织。实验证明，两种合金胞状

组织出现时的能量比为 E EHEA
L2 = E CMSX

L ≈0.4，这与

两者临界速率之比vCMSX
abs /vEHEA

abs =0.8有较大差异。这

可能是由于高熵合金中高浓度的复杂成分引起界面

扰动增大，增强了树枝状生长的趋势。界面扰动驱

动力可表示为[22]：

f ′ = -
d (ΔG )

dz
= ΔS (mGc - G )

式中：ΔS 为标准熵；G 为温度梯度，浓度梯度

Gc = -( v
DL )ΔC0。在某一确定的工艺下ΔS是常数，

mGc - G描述成分过冷而引起的界面扰动[32]，因而

导致界面扰动增大的因素主要是固液界面浓度梯

度，考虑高熵合金中的成分浓度影响，增加成分扰

动强化因子n，即Gc = -( v
DL )ΔC (ΔC0,n )。其主要

描述高熵合金中多组元高浓度引起的成分扩散。

同时，扰动界面的发展受液相溶质扩散、固相

热扩散、液相热扩散影响[22]。结合上述扰动驱动力

影响因素，本文主要考虑液相溶质扩散对界面发展

的作用。对于正弦形状的微扰动界面，其边界稳定

性可表示为-Γω2 - G + mGcξc = 0。在高速凝固时

Peclet数远大于 1，因此 ξc → π2 /kP 2
c，界面稳定性

可化为[22]：

-
4π2Γ
λ2

+ mGc( π2

k ) ( 4D2
L

v2λ2 ) = 0

将Gc带入即可得到稳定性的临界速率计算式：

v′abs =
-mDLΔC (ΔC0,n )

kΓ

当n=1时，v′abs = vabs。当n＞1时，成分扰动增

加了界面不稳定性，界面稳定临界速率增大，凝固

组织的胞状生长出现延后，需要更高的凝固速率才

能得到类似高温合金中的胞状组织。

3.3 凝固组织中的元素分布

在SLM样品中微缺陷处均发现大量Al元素富

集，低熔点Al元素的富集会导致糊状区的凝固温

差增大，裂纹敏感性提高[33]。SLM过程产生的热

应力将导致液膜撕裂，在凝固末期液相无法填补被

撕裂的液膜，形成纺锤状的缺陷。而残留的极少量

液相在表面张力的作用下形成球状液滴，附着在缺

陷处凝固。

SLM工艺特征使熔池搭接处存在反复熔化−凝
固过程，热循环导致了熔池搭接处与熔池内部截然

不同的扩散现象。在搭接处，高熔点的Ta不断扩

散入该区域并优先凝固，而Fe、Cr则被排入液相

中，造成搭接处富Ta、贫Fe、Cr的情况。表4所列

为共晶高熵合金中不同元素间的混合焓[33]，由表4

可以看出，Ta 与 Fe、Cr 的混合焓较高，而 Ta 与

Co、Ni的混合焓很低。因此，熔道搭接区域在凝

固时，Ta主要与Co、Ni结合，而Fe、Cr更易在液

相富集。

表4 共晶高熵合金中不同元素二元混合焓[34]

Table 4 Mixing enthalpy between components in eutectic

high entropy alloy[34]

Element

Fe

Co

Cr

Ni

Ta

Mixing enthalpy/(kJ·mol−1)

Co

−1

Cr

−1

−4

Ni

−2

0

−7

Ta

−15

−24

−7

−29

Al

−11

−19

−10

−22

−19
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4 结论

1) SLM高冷却速率带来的高过冷度，改变了

共晶组织的生长方式，共晶高熵合金凝固组织转变

为以FCC相为主的枝晶生长。通过计算共晶和枝晶

生长速率与过冷度之间的关系，发现当凝固过冷度

∆T＞129 K时，FCC相枝晶的生长速率将超过共晶

生长，过冷度越大，枝晶生长越快。而通过提高能

量输入可以降低冷却速率及凝固过冷度，从而有利

于形成层片状共晶结构。

2) 随激光功率的增加，凝固组织尺度增大；扫

描速度增加，组织尺度略微细化，并且由树枝状生

长逐渐转为胞状生长。共晶高熵合金的理论组织生

长绝对稳定性的临界速率约为850 mm/s，而高熵合

金中的高合金元素浓度增大了固液界面的扰动，使

胞状组织形成的临界速率增加。

3) SLM工艺反复熔化−凝固的特点使单道熔池

内部元素分布存在差异，热循环加速了成分扩散，

造成了熔池搭接区域富Ta、贫Fe、Cr的现象。Ta

与 Fe、Cr之间较低的混合焓，使得Ta更易与Ni、

Co结合。
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Solidification behavior of eutectic high entropy alloy fabricated by

selective laser melting

SU Jie1, CHEN Shi-qi1, DING Zheng-yang2, LIU Bin1, LIU Yong1

(1. National Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China;

2. 3D METALWERKS Co., Ltd., Xiamen 361023, China)

Abstract: Fe23.3Co25.1Cr18.8Ni22.6Ta8.5Al1.7 eutectic high entropy alloy was fabricated by selective laser melting

(SLM), and the effect of process parameters on the evolution of solidification structure was investigated. The

results indicate that the high undercooling produced by SLM is the main parameter affecting the morphological

changes of the eutectic high entropy alloy. By calculating the relationship between the microstructural growth rate

and the undercooling, it is found that the dendrite growth rate of FCC phase will exceed that of the eutectic when

∆T＞129 K. The solidified structure of the eutectic high entropy alloy changes into the dendrite growth dominated

by FCC phase. The absolute stability critical rate of FCC phase growth is about 850 mm/s, and the solidification

structure mainly forms through dendritic growth. The overlapping area of the molten pool is rich in Ta but poor in

Fe and Cr, which is attributed to the thermal cycle characteristics of the SLM. This is due to the low mixing

enthalpy of Ta with Fe and Cr which causes the repulsion of Fe and Cr by Ta during solidification.
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