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摘  要：研究了时效温度对选区激光熔化成形高Mg含量AlSiMg1.4合金组织和力学性能的影响。结果表

明：SLM沉积态样品具有典型的熔池状显微组织，熔池内部为贯穿的柱状晶，熔池边界为等轴晶，晶粒内

部存在胞状亚结构。Mg含量的增加有效提升了合金α(Al)基体中Mg的固溶量，有利于沉积态AlSiMg1.4样

品中Mg-Si团簇的形成及直接时效样品中Mg-Si纳米强化相的析出，从而有效提升了合金的强度。样品经

150 ℃直接时效处理2 h后，其屈服强度和抗拉强度分别超过320 MPa和530 MPa，优于传统SLM成形Al-

Si-Mg合金。由于不同沉积方向上熔道分布和胞状亚结构尺寸的不同，导致沉积态样品和150 ℃时效态样品

具有明显的力学性能各向异性。当时效温度增加至300 ℃和400 ℃时，由于不同沉积方向样品的显微组织

逐渐趋同，使得样品的力学性能各向异性逐渐消失，但网格状富Si组织的分解导致样品的强度大幅降低。
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航空航天等高端装备领域对高性能、经济和环

保的追求，导致其对精密和复杂整体高强铝合金构

件的需求迫切。选区激光熔化 (Selective laser 

melting，SLM)技术可解决兼顾复杂形状和高性能

金属构件快速制造的技术难题[1−5]。铸造Al-Si-Mg

系铝合金(如A356和A357)具有较高的强度、较好

的塑性以及优良的铸造性能等特点，已被广泛应用

于航空航天和汽车制造等领域[6]。同时，Al-Si-Mg

系铝合金也是目前获得应用的最主要SLM成形铝

合金体系。在SLM成形Al-Si-Mg合金中，金属熔

体的快速冷却过程可有效细化晶粒，增加Si在铝基

体中的固溶度，并在 α(Al)内部产生胞状亚结构，

特殊的凝固组织使其力学性能明显优于同成分的铸

造合金[7−12]。此外，SLM沉积态Al-Si-Mg合金的力

学性能也可通过工艺参数和后期热处理进行大范围

调节[13]。但目前报道或商业应用的SLM成形Al-Si-

Mg合金的强度往往低于 500 MPa，其力学性能有

待进一步提升。

DOI: 10.11817/j.ysxb.1004.0609.2021-42141

基金项目：国家自然科学基金资助项目(51801079，52001140)

收稿日期：2021-08-03；修订日期：2021-11-22

通信作者：耿遥祥，副教授，博士；电话：13952871355；E-mail：yaoxianggeng@163.com



中国有色金属学报 2022 年 10 月

SLM 成形过程熔体冷却速度极快 (103~106    

K/s)，该过程可抑制合金凝固过程中的晶粒长大和

元素的宏观偏析，提高合金的力学性能[14]。此外，

该过程可大幅提高合金元素的固溶度，有效增加合

金元素的固溶和/或时效沉淀强化效果。因此，基

于SLM技术熔体快速冷却的特点，发展SLM专用

高强Al-Si-Mg合金，具有重要的应用价值。在传

统铸造Al-Si-Mg合金中，增加Si和Mg的含量是提

升Al-Si-Mg合金强度的有效手段，但过多合金化

元素的加入会降低合金的塑性[15]，限制其在工业中

的应用。此外，受到Mg在Al-Si合金中固溶度的限

制，其含量往往小于0.7%(质量分数，下同)。SLM

技术突破了传统合金元素的固溶极限，大幅提升了

Mg元素在Al-Si合金中的固溶度。BAI等[16]研究了高

Si、Mg含量 SLM成形AlSi12Mg0.75合金的力学性

能。结果表明，Mg含量的增加有效提升了合金的强

度，其屈服强度(σ0.2)达到355 MPa，抗拉强度(σb)达

到 428 MPa，优于 SLM 成形 AlSi10Mg 和 Al12Si 合

金[17]，但其延伸率 (δ)降低至约 2.5%。KIMURA

等[18]系统研究了Mg含量的变化对SLM成形Al-4Si

合金组织和力学性能的影响。结果表明，不同成分

合金的致密度均超过 99.4%，Mg含量的增加有效

提升了合金的强度，并细化了晶粒，当Mg含量由

0.01%增加到2.00%后，合金的σ0.2和σb分别由125 

MPa和 250 MPa提升至 275 MPa和 425 MPa，并且

δ仍保持在 12%以上。但由于合金中Si含量较低，

所形成的网格状富Si组织比例较低且不连续，导致

SLM成形高Mg含量AlSi4Mg合金的强度低于常用

SLM成形Al-Si-Mg合金[19]。可见，合理调控SLM

成形Al-Si-Mg合金中Si和Mg的含量是使合金获得

高强度的同时保持良好伸长率的关键。

在前期工作中[20−21]，本课题组基于合金液-固

局域结构相容性和 SLM 工艺熔体急冷的技术特

性[22−23]，通过调控 Si和Mg的含量，设计了高Mg

含量SLM专用Al-8.1Si-1.4Mg(AlSiMg1.4)合金新成

分。该合金具有优异的 SLM成形性和力学性能，

致密度超过 99.9%，样品的 σ0.2和 σb分别超过 300 

MPa和 500 MPa，伸长率与SLM成形AlSi10Mg相

当。Al-Si-Mg合金属于可热处理强化铝合金，时效

处理对合金的组织和性能有较大影响，有必要进行

深入研究。基于此，本工作系统研究了时效温度对

SLM成形AlSiMg1.4合金组织、力学性能及力学性

能各向异性的影响，为进一步优化SLM成形高强

Al-Si-Mg合金的力学性能提供指导。

1　实验

采用氮气(N2)雾化方法制备 Al-Si-Mg 合金粉

末，由 Icp2060t等离子体扫描光谱仪(ICP)测试获得

的粉末样品的化学成分为Al-8.1Si-1.4Mg。筛取直

径为15~53 μm的合金粉末进行SLM实验，实验所

用设备型号为BLT−S310。样品的SLM成形工艺参

数为：激光功率分别为200 W和300 W，扫描速率

为800~1600 mm/s，光斑直径为100 μm，扫描间距

为100 μm，铺粉厚度为30 μm。激光扫描方式为单

向直线扫描，连续层之间的激光扫描方向夹角为

67°。应用 Axioskop2 型金相显微镜(OM)和 SM−
6480扫描电子显微镜(SEM，200 kV)观察 SLM成

形样品的显微组织和断口形貌。应用 JEM−2010 F

透射电子显微镜(TEM)和附带的能谱分析仪(EDS)

分析样品组织和成分。采用CMT5205型微机控制

电子万能试验机测试棒状样品的拉伸性能，应变速

率为 2×10−4 s−1，拉伸试样分为垂直(XY 面)和平行

(XZ面)于样品沉积方向两种，所制备拉伸试样在基

板上的排布及尺寸见图 1。样品的时效处理条件

图1　SLM沉积样品在基板上的排布及拉伸样品尺寸示

意图

Fig. 1　Arrangement of tensile SLM deposited specimens 

on base plate at parallel (XZ) and perpendicular (XY) to 

building direction(a), and dimension of rod tension 

specimen(b) (R stands for corner radius, d stands for 

diameter)
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为：150、300、400 ℃时效处理2 h。本研究涉及的

组织观察和性能测试均在以激光功率为200 W、激

光扫描速度为1200 mm/s时获得的样品上进行。

2　实验结果

2.1　SLM沉积态AlSiMg1.4样品的显微组织

在激光功率为200 W和300 W的条件下，SLM

沉积态样品的孔隙率均随激光扫描速率的增加呈现

先减小后增大的关系，当激光功率为200 W、激光

扫描速率为1200 mm/s时，样品具有最低的孔隙率

(约0.047%)，近乎全致密[20−21]，表明该合金具有优

异的SLM成形性。图 2所示为SLM沉积态样品在

XZ和XY面的金相照片。从图2可知，XZ面为熔道

截面半圆形熔池结构(见图 2(a))，熔池边界处的枝

晶较粗大，熔池内部枝晶细小，并呈现由熔池底部

向顶部外延生长的特性(见图 2(b))，这主要是由

SLM成形过程中熔池内部熔体由熔池底部向熔池

顶部定向凝固所致。XY面呈现长条状熔道结构(见

图 2(c))，熔池边界同样由粗大枝晶构成，但由于

XY截面近乎垂直于熔池内部枝晶的生长方向，使

得XY面熔池内部组织表现极为细小(见图 2(d))[24]。

高倍SEM像表明，SLM沉积态样品具有明显的胞

状亚结构(见图3)。暗色胞状组织为α(Al)，其内部

固溶有Si和Mg元素及嵌有少量纳米Si颗粒；胞状

组织边界亮色网格为Al、Si共晶组织，也为Mg元

素的主要聚集区，称作富Si组织[20]。胞状组织的形

成主要是由于在Al-Si-Mg合金熔体在快速凝固过

程中，α(Al)形核长大，合金中的部分Si和Mg元素

被排出并聚集在α(Al)周围。此外，在SLM成形过

程中，激光对样品的反复加热，使得 α(Al)中部分

过固溶的Si元素以纳米Si颗粒的形式析出(见图4)。

图2　SLM沉积态AlSiMg1.4样品在XZ和XY面的OM像

Fig. 2　Optical metallographs of SLM deposited AlSiMg1.4 sample for different material orientations (Dashed lines show 

melt pool boundaries): (a), (b) XZ plane; (c), (d) XY plane
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SLM沉积态样品的熔池边界为胞状组织粗大区和

热影响区(HAZ)(见图 3(a)、3(c)和 3(d))，熔池内部

为胞状组织细小区(见图 3(a)和 3(b))。胞状组织粗

大区是由沉积样品发生重熔再凝固而形成，由于该

区域熔体冷却较慢，凝固后该区域获得的亚结构相

对粗大；HAZ紧邻胞状组织粗大区，是由于激光

对熔池底部进行二次加热，使得网格状富Si组织发

生分解而形成；胞状组织细小区为熔池内部熔体快

速凝固所形成[25]。SLM沉积态AlSiMg1.4样品的显

微组织与传统 SLM 沉积态 Al-Si-Mg 合金基本一

致[26−27]。不同工艺下获得沉积态样品的显微组织没

有明显区别。

图 4所示为SLM沉积态样品细晶区的TEM明

场像。由图4可见，胞状α(Al)内部有少量Si纳米颗

粒析出[21]。EDS测试结果表明，胞状 α(Al)内部 Si

和Mg的含量(质量分数)分别为2.6%~3.3%和0.3%~

0.6%，而网格状富Si组织中各元素含量波动较大，

这可能与网格状富 Si组织内部相构成相对复杂有

关[28](见表1)。

EBSD分析表明，SLM沉积态样品XZ面的熔

池内部由粗大柱状晶构成，熔池边界分布有细小等

轴晶(见图5(a))。柱状晶的形成是由SLM成形过程

中高激光能量密度在熔池内部引起 α(Al)定向凝固

所致[1]。通过分析反极图可知，SLM沉积态样品熔

池内部柱状晶在〈001〉方向存在明显织构(见图 5

(a))。SLM沉积态样品的平均晶粒尺寸约为6 μm(见

图 5(b))，小于 SLM 成形 AlSi10Mg 合金的 (约为   

10 μm)[25]。这主要是由于AlSiMg1.4样品中Mg的

含量较高，溶质元素Mg含量的增加提高了合金的

过冷度，进而增加了 α(Al)的形核点，促使晶粒

细化[18−19, 29]。

图3　SLM沉积态AlSiMg1.4样品XZ面的SEM像

Fig. 3　SEM images of SLM deposited AlSiMg1.4 alloy in XZ plane(a), enlarged images of fine region(b), coarse region(c) 

and heat-affected zone(d)
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2.2　时效温度对样品显微组织的影响

图 6所示为 SLM沉积态样品及经 150、300和

400 ℃时效处理2 h后样品的SEM像。当沉积态样

品经 150 ℃时效处理后，在其 SEM像中未观察到

明显的微观组织变化。当时效温度增加到 300 ℃

时，时效样品中网格状富Si组织开始分解球化，同

时，α(Al)晶粒内部过固溶的Si元素也以球形Si颗

粒的形式析出[26]。进一步增加时效温度至 400 ℃

时，网格状富Si组织分解完全，并且球形Si颗粒

发生长大粗化。

2.3　时效温度对沉积态样品力学性能的影响

图7(a)所示为不同构建方向上SLM沉积态样品

经不同温度时效处理后的工程拉伸应力−应变曲线，

依据该曲线获得的样品力学性能见图 7(b)。可见，

沉积态和150 ℃时效处理态样品存在明显的力学性

能各向异性，XY方向拉伸样品具有较高的σ0.2和δ；

当时效温度增加到300 ℃时，样品的力学性能各向

异性明显降低；400 ℃时效时，样品的力学性能各

向异性完全消失，表现为各向同性。沉积态样品在

XY和XZ方向样品的σ0.2、σb和 δ分别为：(341±14) 

MPa、 (518±6) MPa 和 (7.1±0.4)%及 (279±1) MPa、

(525±5) MPa和(5.5±0.2)%。沉积态样品经150 ℃时

效处理后，强度获得明显提升，δ有所降低，其XY

和 XZ 方向样品的 σ0.2、 σb 和 δ分别为： (370±3) 

MPa、 (538±1) MPa 和 (5.8±0.1)%及 (323±5) MPa、

(538±1) MPa和(4.6±0.1)%。之后，随着时效温度的

增加，样品的强度迅速降低，δ明显增加，当时效

温度为400 ℃时，样品的σ0.2和σb分别降低为约186 

MPa和约 232 MPa，δ增加为约 20%。沉积态样品

经300 ℃和400 ℃时效处理后强度的降低主要是由

网格状富 Si组织分解引起[19]。图 8给出了本研究

获得 SLM 沉积态和 150 ℃时效处理态 AlSiMg1.4

表1　SLM沉积态AlSiMg1.4样品的EDS成分分析

Table 1　Energy dispersive spectrometry analysis of point 

in SLM deposited AlSiMg1.4 alloy as marked in Fig. 4

Point No.

1

2

3

4

5

6

Position

Cell

Cell

Cell

Boundary

Boundary

Boundary

Mass fraction/%

Al

96.5

96.5

96.2

50.1

69.0

41.4

Si

2.6

2.8

3.3

33.7

20.5

39.1

Mg

0.3

0.4

0.6

16.2

10.5

19.5

图4　SLM沉积态AlSiMg1.4样品的TEM明场像

Fig. 4　 TEM bright field image of SLM deposited 

AlSiMg1.4 alloy

图 5　SLM沉积态AlSiMg1.4样品在XZ面的EBSD分析

结果及晶粒分布

Fig. 5　 EBSD orientation map(a) and grain size 

distribution(b) of SLM deposited AlSiMg1.4 sample in XZ 

plane (Inset in Fig. 5(a) shows inverse pole figures)
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样品与其他文献报道的SLM成形Al-Si-Mg样品在

不 同 沉 积 方 向 上 强 度 和 δ 的 对 比 结

果[1, 10, 16−17, 25, 27−28, 30−41]。相比于之前报道的 SLM 成

形 Al-Si-Mg 合 金 ， 本 研 究 获 得 的 SLM 成 形

AlSiMg1.4合金在不同沉积方向上均表现出较高的

σ0.2和 σb，并保持良好的 δ，具有优异的综合力学

性能。

3　讨论

3.1　样品的强化机制

3.1.1　沉积态样品

相较于传统SLM沉积态Al-Si-Mg合金，SLM

沉积态AlSiMg1.4合金具有较高的σ0.2，这主要是细

图7　SLM沉积态及时效处理态样品的拉伸工程应力−应变曲线和力学性能

Fig. 7　Engineering tensile stress−strain curves(a) and mechanical properties(b) of SLM deposited AlSiMg1.4 samples after 

aging at different temperature for 2 h

图6　SLM沉积态样品及沉积态样品经不同温度时效处理2 h后的SEM像

Fig. 6　SEM images of SLM deposited AlSiMg1.5 sample(a) and samples after ageing at 150 ℃(b), 300 ℃(c) and 400 ℃(d) 

for 2 h
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晶强化、固溶强化和位错强化共同作用的结果。

SLM沉积态AlSiMg1.4合金晶粒尺寸更加细小(约 

6 μm，见图5)，晶粒细化增加了晶界密度，阻碍了

位错的运动，提升了样品的σ0.2，即遵循Hall-Petch

关系[42]。晶粒的细化也是SLM沉积态AlSiMg1.4合

金在获得高强度的同时能保持较好伸长率和优异成

形性的主要原因。EDS分析结果表明，SLM沉积

态AlSiMg1.4样品胞状α(Al)中Si和Mg元素的平均

含量(质量分数)约为 2.9% 和 0.4%(见图 4 和表 1)，

AlSiMg1.4合金中Mg元素增加，大幅提升了α(Al)

中 Mg 元素的固溶量，使其高于 SLM 沉积态

AlSi10Mg合金(约0%)[28]。热力学上，Mg和Si的混

合焓为−26 kJ/mol[43]，表明Mg和 Si在合金中具有

很强的化学亲和力，α(Al)中Mg元素的固溶量的增

加使Mg-Si原子团簇的形成成为可能[21]，在合金变

形过程，由于这些富Mg-Si团簇的剪切模量与周围

Al原子差别较大，可产生局部应变场，局部应变场

与晶格中位错的相互作用阻碍位错的自由移动，从

而提高材料的 σ0.2
[44]。此外，SLM沉积态样品中高

冷速及高固溶元素带来的高内应力也会增加合金中

的位错密度，从而增加位错间的交互作用，提升合

金的σ0.2
[45]。

3.1.2　时效样品

经 150 ℃时效处理后，合金的 σ0.2获得较大幅

度的提升。对于Al-Si-Mg铸造合金，固溶处理后

的析出强化遵循沉淀顺序[46]：(Mg+Si)团簇/GP-I区

→β″(Mg5Si6或 Mg5Al2Si4)/GP-II 区→B′(Al3Mg9Si7)

和β′→β(Mg2Si)，β″是铸造Al-Si-Mg合金中峰时效

时的主要析出相。而在传统的 SLM沉积态Al-Si-

Mg(如AlSi10Mg和AlSi7Mg)合金中，由于SLM技

术熔体急冷的技术特性，使得合金中固溶更多的Si

元素，Si元素固溶浓度的增加使得Si原子比Mg原

子具有更强的聚集和析出驱动力[13]，因此α(Al)基

体中的主要时效析出相为纳米 Si 颗粒，而由于   

α(Al)基体中Mg原子固溶量过低[28]，使得合金中很

难形成Mg-Si团簇或 β″相。由于传统 SLM沉积态

Al-Si-Mg合金时效析出的纳米Si颗粒在 α(Al)基体

中随机分布，所以其对合金强度的提升作用有限。

虽然传统SLM沉积态Al-Si-Mg合金经T6处理后，

可获得 β″强化相，但由于合金中富Si网格状组织

的分解和α(Al)中Si元素固溶量的降低，使得合金

的强度急剧下降[19]。对于本研究获得的SLM沉积

态AlSiMg1.4合金，合金中Mg含量的增加，促使

了沉积态合金α(Al)基体中Mg-Si团簇的形成。合金

经150 ℃直接时效处理后，这些Mg-Si团簇可作为

β″相的前驱体，最终在 α(Al)基体中析出 β″相[21]。

由于β″相与基体共格，因此，能够产生更大的晶格

畸变，从而有效增大位错运动的阻力，提升合金

的σ0.2
[47]。

3.2　样品的力学性能各向异性

图9所示为不同沉积方向沉积态拉伸样品的断

口形貌。可见，XY和XZ方向拉伸样品的断口处均

分布着许多阶梯状的解理台阶(见图9(a)和(c))。在

图8　不同沉积方向上SLM沉积态和150 ℃时效态样品与其他SLM成形Al-Si-Mg样品力学性能对比结果

Fig. 8　Comparison of σ0.2, σb and elongation of SLM deposited and 150 ℃ aging samples with other Al-Si-Mg alloys 

fabricated using SLM technique, XZ plane[17, 25, 27−28, 30−31](a) and XY plane[1, 10, 16−17, 25, 27, 30−41] (b)
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XZ方向拉伸样品中，样品裂纹萌生于熔池边界处，

然后裂纹通过较弱的层位向上推进将它们分开，直

至样品完全断裂(见图 9(c))，因此，在断口处可观

察到熔道形貌。在XY方向拉伸样品中，在样品断

口处观察不到清晰的熔池轨迹，但可以观察到很多

形状弯曲的解理台阶，这些解理台阶是断裂前熔池

轨道所处的位置。LÜ 等[48]的研究结果表明，在

SLM沉积态Al-Si-Mg合金中，相互连接的网格状

富Si组织在低应变下(ε＜0.1)便可发生损伤。由于

SLM 沉积态样品中熔池边界区域的强度较低[33]。

因此，在拉伸过程中，裂纹往往萌生于靠近HZA

区的胞状组织粗化区内网格状富Si组织，裂纹一旦

在该区域扩延，部分接触裂纹面积较大的熔池就会

被分离并被拉出(见图 9(a))。由于相邻沉积层之间

的激光扫描方向不同，只有垂直于拉伸方向的熔池

轨道在断裂失效的过程中起作用，在此方向，一个

完整的熔池可能被拉出。SLM沉积态AlSiMg1.4合

金的断口形貌与传统SLM沉积态AlSi10Mg合金的

断口形貌基本一致[30−31]。此外，在不同沉积方向拉

伸样品的断裂面上均可看到微小的韧窝(见图9(b)和

9(d))，XY拉伸方向样品为拉长的韧窝(见图 9(b))，

XZ拉伸方向样品为等轴的韧窝(见图9(d))，这些韧

窝的大小和尺寸与相应沉积方向样品中胞状结构一

致。鉴于XZ方向拉伸样品断口的熔道形貌及较粗

的韧窝(胞状组织)，也可进一步推断样品断裂位置

主要在熔池边界中胞状组织粗大的区域。

在传统变形铝合金中，织构的存在是合金存在

力学性能各向异性的重要原因之一[49]，但是在

SLM成形Al-Si-Mg合金中，经高温(≥300 ℃)时效

处理后，样品在不同方向上的力学性能各向异性基

本消失，但样品中织构没有发生明显改变[26]，表明

SLM成形Al-Si-Mg合金中织构的存在并不是样品

产生力学性能各向异性的主要原因。鉴于网格状富

Si组织的存在及胞状α(Al)中高Si固溶量是SLM沉

积态Al-Si-Mg合金获得高强度的主要原因[19]。由

于熔池边界处胞状组织的粗大及其凝固过程中相对

较低的冷却速度，导致该区域网格状富Si组织比例

的减少和α(Al)中Si和Mg固溶量的降低，从而降低

图9　不同沉积方向SLM沉积态AlSiMg1.4样品的拉伸断口形貌

Fig. 9　Tensile fracture of SLM deposited AlSiMg1.4 samples in different depositional directions: (a), (b) XY plane; (c), (d) 

XZ plane
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了该区域的强度[30]，使得XZ方向拉伸样品的σ0.2较

低。与XZ方向拉伸试样相比，XY拉伸方向样品的

断裂涉及更多熔池横截面的断裂，因此具有较高的

σ0.2。此外，SLM沉积态样品XY面晶界处较小的无

沉淀带也可能是导致XZ方向拉伸样品具有低σ0.2的

另一原因[26]。在SLM沉积态Al-Si-Mg合金中，塑

性应变导致网格状富 Si组织在非常低的应变下开

裂，随后富Si组织附近的局部剪切导致空洞形成，

当空洞合并时，材料失效。与水平拉伸试样相比，

垂直拉伸试样上等轴细小的胞状组织会更容易导致

孔洞合并，从而降低样品的伸长率[26]。由于沉积态

样品经150 ℃时效处理后，其胞状微观组织没有发

生改变，因此，其力学性能各向异性产生的机理与

沉积态样品一致。当时效温度为300 ℃时，由于大

部分网格状富Si组织发生分解，样品的力学各向异

性减弱。当时效温度增加到400 ℃时，由于网格状

富Si组织完全分解球化，样品各个沉积方向上的显

微组织均匀一致，因此其力学各向异性消失。沉积

态样品经400 ℃时效处理后，其不同沉积方向上样

品的断口形貌一致，解理台阶消失，韧窝变大变

深，塑性增大(见图10)。

4　结论

1) SLM沉积态AlSiMg1.4样品具有典型的胞状

亚结构，依据亚结构尺寸和形貌的不同，可将样品

的显微组织分为胞状组织粗化区、胞状组织细化区

和热影响区。样品熔池内部和熔池边界分别由柱状

晶和等轴晶构成，Mg含量的增加降低了合金的平

均晶粒尺寸，由传统SLM成形Al-Si-Mg合金的约

10 μm降低至约6 μm。

2) 经150 ℃、300 ℃和400 ℃时效处理后，样

品的强度先增大后降低，其中150 ℃时效态样品在

不同沉积方向的 σ0.2 和 σb 均超过 320 MPa 和 530 

MPa。细晶强化、固溶强化、析出强化和位错强化

的共同作用，使得本研究获得的 SLM 成形

AlSiMg1.4合金具有高强度。

3) 由于 SLM沉积态和 150 ℃时效处理态样品

组织中特殊的熔道结构及胞状亚结构的尺寸差异导

致不同沉积方向上样品存在力学性能各向异性；之

图10　不同沉积方向上SLM沉积态AlSiMg1.4样品经400 ℃时效处理后拉伸断口形貌

Fig. 10　Tensile fracture morphologies of 400 ℃ aging AlSiMg1.4 samples along different depositional directions: (a), (b) 

XY plane; (c), (d) XZ plane
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后随着时效温度的增加，样品的胞状亚结构发生分

解，熔道结构逐渐消失，样品的力学性能各向异性

不断减小直至消失。

4) 本研究获得的 SLM 专用 AlSiMg1.4 铝合金

的强度明显高于传统成分的SLM成形Al-Si-Mg合

金(σ0.2提升约20%，σb提升约15%，而δ与之相当)，

综合力学性能优异，具有重要的应用价值。
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Effect of aging temperature on microstructure and mechanical 

properties of high-strength AlSiMg1.4 alloy fabricated by 

selective laser melting

GENG Yao-xiang1, FAN Shi-min2, Li Jie3, XU Jun-hua1, ZHANG Zhi-jie1, JU Hong-bo1, YU Li-hua1

(1. School of Materials Science and Engineering, Jiangsu University of Science and Technology, 

Zhenjiang 212003, China; 

2. Chongqing Changzheng Heavy Industry Co., Ltd., Chongqing 400083, China; 

3. XEMC Winpower Co., Ltd., Xiangtan 411102, China)

Abstract: In this work, the influence of aging temperature on microstructure and mechanical properties of SLM 

deposited high Mg-content AlSiMg1.4 alloy was systematically studied. The results show that the SLM deposited 

sample has a typical molten pool structure, in which the columnar grains penetrate the molten pool and the 

equiaxed grains exist in the molten pool boundary. The cellular substructure exists in the grains. The increase of 

Mg content in the sample effectively improves the solid solution of Mg in α(Al) matrix, which is conducive to the 

formation of Mg-Si clusters in SLM deposited samples and the precipitation of Mg-Si strengthening phases in 

direct aging samples, and thus effectively improves the strength of the alloy. After being aged at 150 ℃ for 2 h, the 

yield strength (σ0.2) and tensile strength (σb) of the samples are over 320 MPa and 530 MPa, respectively, which 

are higher than those of the most of the known Al-Si-Mg alloys fabricated by the SLM technique. Due to the 

different distribution and size of cellular substructure in different deposition directions, the as-deposited and 

150 ℃ aging samples have obvious mechanical property anisotropy. When the aging temperature increases to 

300 ℃ and 400 ℃ , the anisotropy of mechanical properties of the samples with different deposition directions 

disappears due to the decomposition of cellular substructure. In this case, the strength of the samples decreases 

significantly, and the elongation increases greatly.
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