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Способом селективного лазерного плавления на 3D-принтере по металлу Realizer SLM 100 получе-
ны монолитные и объёмно-структурированные образцы разной плотности. Методами металлогра-
фии и сканирующей электронной микроскопии проведена оценка их качества и структуры. Уста-
новлена взаимосвязь параметров синтеза – межтрекового расстояния и толщины слоя при мощно-
сти лазера 200 Вт и структурных характеристик. По результатам эксперимента найдены оптимальные
параметры работы 3D-принтера для получения в образцах из Al–Cu–Mg–Si-сплава дисперсной струк-
туры и высоких механических свойств. Исследованы особенности синтеза объемно-структуриро-
ванных образцов с кубической геометрией построения, определены типы дефектов, влияющих на
качество и механические свойства образцов.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время аддитивные технологии

(АТ) прочно вошли в процесс создания новых ма-
териалов и изделий сложного профиля и составов
[1–3]. Среди материалов, широко применяемых
для АТ, алюминиевые сплавы занимают одно из
первых мест, причем это относится не только к
традиционным эвтектическим сплавам Al–Si и
Al–Si–Mg [4–8], но и к композитам с Al матри-
цей, упрочненной тугоплавкими частицами: кар-
бидами SiC, TiC [9, 10], оксидами Al2O3 [11, 12],
графеном [13]. Положительный эффект АТ на мор-
фологию и размерные характеристики структурных
составляющих напечатанных материалов – обу-
словлен неравновесными условиями кристалли-
зации за счет высоких температурных градиентов
и скоростей охлаждения расплава. Такие тепло-
физические условия на межфазной границе кри-
сталл–расплав способствуют формированию пере-
сыщенных твердых растворов с ячеисто-дендрит-
ной структурой и модифицированной эвтектикой
[14, 15].

В ряде работ доказано, что структуру и свойства
сплавов можно улучшить оптимизацией режимов
их синтеза [16–19]. Анализируя эти результаты,
большинство авторов пришли к выводу, что опре-
деляющим фактором является величина плотности
энергии лазера, которая связана с остальными па-
раметрами формулой Ψ = P/(Vst), где Р – мощность
лазера, V – скорость сканирования, s – межтреко-
вое расстояние, t – толщина слоя порошка. По
данным [8, 19] для Al сплавов, характеризующих-
ся высокой теплопроводностью и высокой отра-
жательной способностью, плотность энергии силь-
но зависит от их состава (легирующих элементов).
Например, для получения качественных образцов
из Al сплава с кремнием (силуминов) оптимальным
параметром является Ψ = 40 Вт c/мм3 [8], а для
Al–Cu–Mg сплавов (например, А2024) Ψ не долж-
на быть меньше 300–340 Вт с/мм3 [19]. Ранее, в ра-
боте [20] показано, что, если это условие не выпол-
няется, то при синтезе сплава АК6, близкого по со-
ставу к сплаву А2024, при Ψ < 60 Вт с/мм3

возникает большое количество дефектов и пор,
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значительно снижающих качество образцов и их
твердость.

Другой важной причиной, по которой АТ име-
ют важное практическое применение, является
возможность изготовления деталей сложной кон-
фигурации непосредственно по 3D-моделям. В
частности, в настоящее время существует техни-
ческая необходимость в получении материалов с
пористой структурой, обеспечивающей их пони-
женную плотность, которые обладают высокими
механическими характеристиками. Для получе-
ния таких материалов подходящим методом АТ
является метод селективного лазерного сплавле-
ния (СЛС). В последние годы появились публи-
кации, в которых этот метод применяется для по-
лучения объемно-структурированных изделий из
керамики и из металла [21, 22]. Такие объекты,
сочетающие низкую массу и высокие удельные
механические характеристики, имеют преимуще-
ства перед монолитными аналогами и находят
применение в оборонной и космической технике.
Как показано нами ранее [20], использование
сплава АК6 для изготовления деталей специаль-
ного назначения с сетчатой структурой методом
СЛС является технологичным и перспективным,
т.к. позволяет получать материал с наилучшим со-
четанием механических и демпфирующих свойств.
Периодическая структура задается ячейками раз-
ной геометрической формы и толщины стенки,
что позволяет варьировать плотность материала и
сочетать низкую массу и высокие удельные механи-
ческие характеристики. К настоящему времени во-
просы построения функциональных 3D-деталей с
различной геометрией поровых каналов освещены
недостаточно, в частности, практически отсут-
ствуют экспериментальные данные о качестве де-
талей и особенностях структурообразования.

Цель данных исследований – продолжить экс-
перименты по оптимизации параметров синтеза
монолитных и объемно-структурированных об-
разцов из сплава АК6 и установить физические
закономерности влияния параметров синтеза на
процесс неравновесной кристаллизации и свой-
ства материала.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объектами исследования служили образцы из
Al–Cu–Mg–Si-сплава (марка АК6 или А1360),
синтезированные на 3D-принтере по металлу Re-

alizer SLM100. Образцы получены селективным
лазерным сплавлением порошка, изготовленного
на предприятии ФГУН ВИАМ. Гранулометриче-
ский состав порошка удовлетворял стандартным
условиям синтеза – половина частиц имела раз-
меры от 20 до 60 мкм, а доля частиц размером
80 мкм не превышала 5 об. %. Содержание основ-
ных компонентов в алюминиевой матрице порош-
ка и сплава после СЛС проверяли на спектрометре
ICPE-9000 SHIMADZU с индуктивно-связанной
плазмой (погрешность 0.01 мас. %). Химический
состав порошка и СЛС сплава в сравнении с
ГОСТ 4784-97 указаны в табл. 1.

Были синтезированы и исследованы цилин-
дрические сплошные (монолитные) и объемно-
структурированные (сетчатые) образцы с кубиче-
ской решеткой, в которой период равен 1 мм и реб-
ра имеют квадратное сечение со стороной 0.2 мм.

Образцы для анализа структуры изготавливали
механической полировкой на алмазной суспен-
зии. Финишную полировку проводили на сус-
пензии коллоидного диоксида кремния. Для вы-
явления макро- и микроструктуры применяли
электрохимическую полировку в электролите
(430 мл H3PO4, 50 г CrO3) и химическое травление
в реактиве Келлера (0.5 мл HF, 2.5 мл HNO3,
1.5 мл HCl, 100 мл H2O). Структуру изучали на по-
перечных и продольных шлифах, соответствующих
плоскости построения образцов и перпендикуляр-
ной ей плоскости, с помощью светового оптическо-
го микроскопа Neophot-32 и сканирующего элек-
тронного микроскопа (СЭМ) Tescan MIRA LMS
Tescan (Чехия) с системой энергодисперсионного
анализа (ЭДС, AZtecLive Advanced Ultim Max 100)
и системой анализа картин дифракции отражен-
ных электронов (ДОРЭ, AZtecHKL Advanced
Symmetry). Для описания топологии внутреннего
строения сетчатых образцов (количества и разме-
ры пустот) использовали программный комплекс
“FIJI” – расширенную версию программы Im-
ageJ, позволяющий обрабатывать оптические
изображения объектов любой формы и опреде-
лять их количество, размеры, площади и т.д. Оп-
тические изображения поперечных и продольных
сечений сетчатых образцов, на которых проводи-
ли расчеты площади пустот, были получены на
микроскопе “Микромед МС2 Zoom 2CR” при од-
ном увеличении (погрешность измерения ±5%).
Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСА) вы-
полнен на дифрактометре “Bruker Advance-D8” в
медном Kα-излучении (Kαср = 0.15418 нм) в ин-
тервале углов 18–140 градусов с шагом съемки
0.02° и временем экспозиции 2 с в каждой точ-
ке. Анализ полученных дифрактограмм прово-
дили с помощью программ DIFFRAC.EVA 4.0 и
DIFFRAC.TOPAS 5.0.

В качестве условной характеристики, описы-
вающей топологию внутреннего строения сетча-

Таблица 1. Химический состав сплава АК6

Мас. % Mg Cu Mn Si Al

Порошок 0.64 2.25 0.51 0.99 Основа
СЛС сплав 0.61 2.25 0.50 0.98 Основа
ГОСТ 4784-97 0.4–0.8 1.8–2.6 0.4–0.8 0.7–1.2 Основа
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тых образцов, была выбрана усредненная доля
площади, занятой пустотами в плоскости постро-
ения и в перпендикулярной ей плоскости S =
= (S1 + S2)/2, где S1 – отношение суммы площа-
дей всех пустот в поперечном сечении к его пло-
щади, а S2 – отношение суммы площадей всех пу-
стот в продольном сечении к его площади.

Твердость образцов измеряли на приборе Бри-
нелль (диаметр шарика 10 мм, нагрузка 250 кг) со-
гласно ГОСТ 9012–59. Значения твердости усред-
няли по 3 отпечаткам, измеренным с погрешностью
±0.25%. (погрешность определения эксперимен-
тальных значений твердости не превышала ±1.5%).
Микротвердость структурных составляющих
определяли на приборе ПМТ-3 (нагрузка 20 г).
Усреднение результатов проводили по 10 измере-
ниям, относительная погрешность измерения
±10%. Прочностные характеристики определяли
при сжатии цилиндрических образцов диаметром
10 мм и толщиной 5 мм на испытательной маши-
не “Instron 5982”. Значения условного предела те-
кучести были усреднены по результатам испыта-
ний 5 образцов для каждого состояния.

РЕЗУЛЬТАТЫ

Как показано ранее [20], образцы, синтезиро-
ванные в широком диапазоне параметров: мощ-
ности лазера P = 100–200 Вт, скорости сканиро-
вания V = 400–950 мм/с при постоянной толщине
слоя t = 0.05–0.06 мм и межтрекового расстояния
s = 0.12 мм, имеют многочисленные дефекты ли-
тейного происхождения – усадочные рыхлоты,
“горячие трещины” и не проплавленные частицы
порошка. Подробный анализ причин возникнове-
ния дефектов показал, что дефекты влияют на плот-
ность и твердость материала. Плотность монолит-
ных образцов ρ, синтезированных по указанным
выше режимам работы 3D-принтера, менялась от
2.34 до 2.59 г/см3, что ниже табличной плотности
сплава АК6 (ρ = 2.76 г/см3). Твердость синтези-
рованных образцов не превышала 55 HB10/250,
что в два раза ниже стандартных значений
(ГОСТ 4784-97). Было сделано предположение,
что причиной возникновения указанных дефек-
тов является недостаточная плотность энергии
Ψ = 21–47.6 Bт с/мм3. Согласно данным работ
[19, 20], для получения качественных бездефект-
ных образцов из сплава АК6 плотность энергии
должна быть ~ в 7–8 раз больше. С учетом этого
фактора, была проведена корректировка режима
синтеза.

Для определения оптимального соотношения
значений мощности и скорости сканирования
пучка лазера был проведен синтез единичных
треков. В эксперименте варьировали P от 100 до
200 Вт с шагом 20 Вт и V от 100 до 950 мм/с. С по-
мощью светового и сканирующего электронного

микроскопа оценивали непрерывность трека и
четкую визуализацию его структуры. Оказалось,
что выбранные для оптимизации характеристики
обеспечиваются следующим режимом: P = 200 Вт, а
V = 400 мм/с (рис. 1а). Для сравнения на рис. 1б
приведено изображение трека, полученного при
P = 100 Вт и V = 900 мм/с, на котором четко про-
слеживаются разрывы и не проплавленные ча-
стицы порошка.

При дальнейшей корректировке режимов
плавки учитывали соотношение межтрекового
расстояния с диаметром пучка лазера. Согласно
схеме формирования треков [23], зоны нерас-
плавленных частиц порошка возникают, если ме-
жтрековое расстояние больше диаметра лазерно-
го луча. При межтрековом расстоянии меньше
диаметра лазерного пучка, происходит наложе-
ние треков друг на друга, их перекрытие и образо-
вание зон двойного переплава, исключающие об-
разование данного дефекта. На основании этих рас-
суждений, при постоянных значениях P = 200 Вт,
V = 400 мм/с, диаметра пучка лазера 0.06 мм и t =
= 0.05 мм, межтрековое расстояние было умень-
шено в 4 раза до s = 0.03 мм, что обеспечило соот-
ветствующие рекомендациям [19] значения плот-
ности энергии Ψ = 237–331 Вт с/мм3.

Для проверки выбранного режима синтеза
проведено комплексное исследование структуры,
дефектов построения и свойств монолитных и
сетчатых образцов. При анализе литейных дефек-
тов в монолитных образцах обнаружены только
единичные газовые раковины размером 50–75 мкм
(рис. 2а) и круглые газовые поры диаметром ме-
нее 50 мкм, объемная доля которых не превышала
0.25% (рис. 2б). Согласно [24], наличие таких пор
при объемной доле менее 1.6% не оказывает замет-
ного влияния на прочность, однако, увеличение их
количества инициирует разрушение при испытани-
ях на усталость. Твердость монолитных образцов
превысила твердость сплава, отлитого по стандарт-
ной технологии, и достигла 120–100 HB10/250.

Известно, что параметром, влияющим на
структуру СЛС-образцов, также является толщи-

Рис. 1. Изображение единичных треков: а – P = 200 Вт,
V = 400 мм/с, б – P = 100 Вт, V = 900 мм/с.

160 мкм

160 мкм

(б)

(a)
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на слоя порошка [15]. Для проверки влияния это-
го фактора на структурообразование сплава АК6,
толщина слоя при синтезе образцов М2 была уве-
личена до t = 0.07 мм при прочих равных условиях
синтеза (табл. 2).

Было установлено, что увеличение толщины
слоя порошка до t = 0.07 мм приводит к синтезу бо-
лее дефектных образцов, что визуально видно по
увеличению числа дефектов (рис. 2в) и появлению
усадочных пустот размером до 500 мкм (рис. 2г).

Описанные выше закономерности формиро-
вания дефектов типа газовых раковин и пор в за-
висимости от толщины слоя порошка были под-
тверждены структурными исследованиями сетча-
тых образцов С1 и С2 (рис. 3а–3г). Визуально
видно, что количество и размеры дефектов в об-
разце, синтезированном при t = 0.05 мм (рис. 3а),
меньше.

При оценке качества объемно-структуриро-
ванных СЛС-образцов также важно оценить вли-
яние параметров синтеза, в частности, толщины
слоя, на геометрию построения. Как следует из
рис. 4, рост этого параметра приводит к резкому

нарушению геометрии построения, искажению
формы и периодичности кубической структуры,
которые происходят из-за разной толщины ребер
и их разрывов. При сравнении рис. 4а, 4б и
рис. 4в, 4г видно, что наибольшее искажение ку-
бической формы отверстий (пустот) наблюдается
в сечении, перпендикулярном направлению по-
строения. Как следует из табл. 2, усредненная до-
ля площади пустот в образце С2 больше на 14%.

Основными типами дефектов в сетчатых об-
разцах являются “горячие” трещины, расположен-
ные в углах ребер или по их сечению (рис. 3б, 3г).
Чаще всего причиной появления трещин в сетча-
тых изделиях с кубической решеткой квадратного
сечения являются значительные внутренние на-
пряжения, возникающие при кристаллизации
ванны расплава. При послойном построении из-
делия появление таких очагов разрушения связа-
но с большим температурным градиентом рас-
плава. Например, известно, что сетчатые изделия с
круглым сечением ребер менее подвержены разру-
шению и имеют более совершенное строение [26].

Типичная микроструктура СЛС-образцов
представлена на рис. 5а, 5б. В сечении, перпенди-
кулярном направлению сканирования, видны
следы прохождения лазера – треки со столбчаты-
ми зернами (рис. 5а).

Для подробного описания закономерностей
формирования тонкой структуры СЛС образцов в
зависимости от толщины слоя порошка, был про-
веден ДОРЭ анализ структуры на поперечных и
продольных сечениях монолитных образцов М1 и
М2. На рис. 6а, 6б показаны ориентационные
карты микроструктуры в продольном сечении об-
разцов М1 (рис. 6а) и М2 (рис. 6б). Видно, что ос-

Рис. 2. Дефекты в монолитных образцах, синтезиро-
ванных по двум режимам: а, б – t = 0.05 мм; в, г – t =
= 0.07 мм, а, в, г – световая микроскопия; б – СЭМ.

100 мкм

100 мкм 100 мкм

20 мкм

(б)(a)

(г)(в)

Таблица 2. Условия синтеза и характеристики образцов

Тип образца ρ, г/см3 s, мм t, мм S, %

Монолитный М1 2.79 0.03 0.05 –
Монолитный М2 2.74 0.03 0.07 –
Сетчатый С1 0.95 0.03 0.05 40
Сетчатый С2 0.74 0.03 0.07 54

Рис. 3. Дефекты в сетчатых образцах: а, б – t = 0.05 мм;
в, г – t = 0.07 мм.

100 мкм 100 мкм

100 мкм100 мкм

(б)(a)

(г)(в)
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новными элементами структуры внутри треков
являются вытянутые (столбчатые) зерна с внут-
ренней ячеисто-дендритной субструктурой.

Они чередуются с полосами мелких равноос-
ных зерен, размер которых соизмерим с размером
ячеек – дендритов. В центре треков зерна круп-
нее, на их границах более мелкие. Согласно рас-
пределению зерен по размерам (рис. 6в), средний
размер зерен в образце М2 составляет 7.4 мкм, а
доля крупных зерен с размером более 25 мкм со-
ставляет ~25%.

В образце М1 эти характеристики практически
идентичны: 6.7 мкм и 26%. Также близки спектры
разориентировок границ зерен, исходя из кото-
рых, основную долю, около 70%, составляют
большеугловые границы (БУГ) (рис. 6г). В попе-
речных сечениях микроструктура образцов обра-
зована равноосными зернами разных размеров
(рис. 7а, 7б). Согласно данным, представленным
на рис. 7в, 7г, средний размер зерен в образце М1
составляет 2.4 мкм, а в образце М2 – в два раза
больше. При сравнении распределений зерен –
субзерен по размерам очевидно, что при уменьше-
нии толщины слоя до 0.05 мм образуется равномер-
ная структура, в которой доля крупных зерен более
10 мкм составляет не более 5%. Увеличение тол-
щины слоя вызывает огрубление структуры, доля
таких крупных зерен возрастает в десять раз. Из
спектров разориентировок границ зерен–субзе-
рен следует, что в структуре обоих образцов пре-
обладают БУГ, их количество составляет 77% в
образце М1 и 70% в образце М2.

Согласно теории [27] ячеисто-дендритные
формы роста формируются в условиях концен-
трационного переохлаждения жидкого сплава,

возникающего перед фронтом кристаллизации.
Величина концентрационного переохлаждения
регулируется теплофизическими параметрами,
такими как скорость кристаллизации (R), темпе-
ратурный градиент (G), коэффициент распреде-
ления легирующих элементов в Al (K) и их кон-
центрация (С0). Переход плоского фронта кри-
сталлизации к ячеистому или к дендритному
осуществляется при условии: G/R1/2 < С0/K. Леги-
рование Al расплава медью и магнием, присут-
ствующими в составе сплава АК6 (K < 1), а также
высокие скорости кристаллизации создают ши-
рокую зону концентрационного переохлаждения
перед движущимся фронтом, определяющую

Рис. 4. Внешний вид продольного (а, в) и поперечно-
го (б, г) сечения сетчатых образцов: а, б – t = 0.05 мм,
в, г – t = 0.07 мм.

(б)(a)

(г)(в)

4000 мкм 2500 мкм

4000 мкм 2500 мкм

Рис. 5. Микроструктура СЛС-образцов: а – треки в
монолитном образце, продольное сечение, световая
микроскопия; б – ячеисто-дендритная структура в
сетчатом образце, СЭМ.

110 мкм

20 мкм

(б)

(a)
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Рис. 6. Результаты ДОРЭ-анализа, продольное сечение:
ориентационные карты микроструктуры образцов М1 (а)
и М2 (б) в цветах обратной полюсной фигуры; спектры
размеров зерен–субзерен (в) и разориентировок границ
зерен (г) в образце М2.
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Рис. 7. Результаты ДОРЭ анализа, поперечное сечение:
ориентационные карты микроструктуры в цветах обрат-
ной полюсной фигуры (а, б) и спектры размеров зерен-
субзерен (в, г) в образцах М1 (а, в) и М2 (б, г).
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формы роста твердой фазы в виде ячеек и дендри-
тов. Учитывая специфику аддитивной техноло-
гии при СЛС, приводящей к непостоянствам ве-
личин температурного градиента по ванне рас-
плава и скорости роста слоев твердой фазы,
становится понятным изменение размеров и че-
редование форм роста кристаллов ячеистой и
дендритной морфологии, которые в сетчатых об-
разцах выражены более ярко. Это наглядно де-
монстрирует пример тонкой структуры сетчатого
образца. На границе ребра с отверстием форми-
руется зона столбчатых зерен дендритной морфо-
логии, которая сменяется зоной равноосных зе-
рен (рис. 5б). Такое чередование зон показывает,
на сколько сильно наличие пустот меняет усло-
вия теплоотвода по сечению ребра кубической
решетки.

Для определения фазового состава СЛС-спла-
ва проведены расчеты дифрактограмм, снятых с
монолитных образцов М1 и М2, и сравнение с ди-
фрактограммой исходного порошка (рис. 8). На
рис. 8 проиндексированы только выявленные
рентгеновские максимумы от интерметаллидов.
Из представленных данных следует, что в процес-
се синтеза фазовый состав меняется. Основными
интерметаллидными фазами, обнаруженными в
порошке, являются Al2Cu, Mg2Si, Al8Mg5, о чем
свидетельствуют ярко выраженные рентгенов-
ские максимумы на дифрактограмме D1. В моно-
литном образце М1 фазы Mg2Si и Al8Mg5 также
присутствуют, а количество пиков, относящихся
к фазе Al2Cu, резко сокращается (дифрактограм-
ма D2). На дифрактограмме D3, снятой с образца
М2, при сохранении пиков от фаз Mg2Si и Al8Mg5,
имеется только один четкий дифракционный
максимум (hkl 220) от фазы Al2Cu. Одной из при-
чин уменьшения числа и интенсивности отраже-
ний от алюминидов меди является частичное их
растворение в Al-твердом растворе в процессе
высокоскоростной кристаллизации. В результате
этого содержание меди в твердом растворе долж-
но увеличиться. Так как известно, что медь пони-
жает параметр решетки алюминия [28], то для
проверки этого предположения сравнили пара-
метры решеток монолитных и сетчатых образцов
и исходного порошка (табл. 3). Как следует из
этих результатов, все СЛС-образцы характеризу-
ются пониженными относительно порошка зна-
чениями параметра решетки, причем самое низ-
кое значение наблюдается в образце М2. Разница
значений составляет 0.0004 нм, что в пересчете на
концентрацию меди по правилу Вегарда состав-
ляет ~0.31 мас. %. Такой расчет корректен только
для бинарных Al–Cu композиций. В случае трой-
ного сплава Al–Cu–Mg, учитывая, что магний
повышает параметр решетки, наблюдаемая тен-

денция снижения параметра решетки может слу-
жить качественным доказательством образова-
ния пересыщенного медью Al-твердого раствора.
Таким образом, анализируя все данные РСА,
можно заключить, что в СЛС-сплаве при нерав-
новесных условиях кристаллизации расплавлен-
ного порошка образуется пересыщенный медью
и магнием твердый раствор на основе алюминия,
и формируются фазы кристаллизационного проис-
хождения в составе многокомпонентных эвтектик,
экранирующие границы ячеек и дендритов.

Морфологические и размерные различия
структуры сетчатых и монолитных образцов, син-
тезированных при разной толщине слоя порош-
ка, отражаются на значениях их микротвердости
(табл. 3). Из этих данных следует, что микротвер-
дость образцов М1 и С1, синтезированных при
меньшей толщине слоя, выше, и разница составля-
ет 600 МПа для монолитных образцов и 700 МПа
для сетчатых.

На рис. 9 показаны деформационные кривые,
полученные при сжатии СЛС-образцов, а чис-
ленные значения условного предела текучести,

Рис. 8. Дифрактограммы порошка (D1) и монолит-
ных образцов М1 (D2) и М2 (D3).
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Таблица 3. Параметры решетки твердого раствора и
механические свойства СЛС-образцов

* Параметр решетки порошка 0.4049 нм

Тип образца a, нм* Микротвердость, 
МПа

σ0.2, 
МПа

Монолитный М1 0.4047 1800 ± 90 533

Монолитный М2 0.4043 1200 ± 80 217

Сетчатый С1 0.4048 2000 ± 200 57

Сетчатый С2 0.4044 1300 ± 100 21
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усредненные по пяти образцам, представлены в
табл. 3. Условный предел текучести монолитных
образцов на порядок выше σ0.2 сетчатых образ-
цов, что коррелирует с их плотностью и усреднен-
ным объемом пустот. Если сравнить значения
предела текучести образцов одного типа то полу-
чится, что как монолитные М1, так и сетчатые С1
образцы, синтезированные при t = 0.05 мм, име-
ют более высокие прочностные характеристики.
Для монолитных образцов разница условного пре-
дела текучести составляет 46%, а для сетчатых –
70%.

Если в монолитных образцах свойства опреде-
ляются в основном размером зерна, то в сетчатых
образцах основной причиной падания свойств
является нарушение геометрии построения и на-
личие трещин. Свойства монолитного образца
М1 СЛС-сплава АК6 значительно выше, чем
свойства сплава АК6, полученного традиционны-
ми способами литья. Согласно ГОСТ 51834-2001
условный предел текучести прутков из сплава
АК6 после термообработки Т6 составляет 275–
325 МПа, а после отжига уменьшается до 265 МПа.
Высокие значения условного предела текучести
СЛС-сплава относительно сплава, полученного
традиционной технологией, обусловлены суще-
ственным вкладом зернограничного и твердорас-
творного упрочнения за счет дисперсной структу-
ры пересыщенного твердого раствора на основе
алюминия, образованного при неравновесных
условиях кристаллизации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Проведена серия экспериментов по подбору

режима работы 3D-принтера и оптимизации плот-
ности энергии луча лазера Ψ = 237–331 Вт с/мм3 с
целью получения СЛС монолитных и сетчатых
образцов высокого качества. Установлено, что

для снижения вероятности появления литейных
дефектов и устранения зоны не проплавленных
частиц порошка, при P = 200 Вт, V = 400 мм/с и
t = 0.05 мм, межтрековое расстояние должно рав-
няться s = 0.03 мм.

2. Определено влияние толщины слоя порош-
ка (при прочих равных условиях синтеза) на де-
фектную структуру СЛС-образцов. Показано, что
увеличение толщины слоя с 0.05 до 0.07 мм в мо-
нолитных образцах приводит к незначительному
росту газовой пористости, а в сетчатых образцах на-
рушает геометрию построения и искажает форму
пустот и периодичность кубической структуры.

3. Установлено влияние толщины слоя порош-
ка на морфологические и размерные характери-
стики тонкой структуры СЛС-образцов. Показа-
но, что при t = 0.05 мм формируется равномерная
структура со средним размером зерна 2.4 мкм, а
увеличение толщины слоя огрубляет структуру:
размер зерна увеличивается в два раза.

4. На основании данных РСА и СЭМ опреде-
лено, что в СЛС-сплаве при неравновесных усло-
виях кристаллизации расплавленного порошка
образуется пересыщенный медью и магнием
твердый раствор на основе алюминия, и форми-
руются интерметаллические фазы кристаллиза-
ционного происхождения в составе многокомпо-
нентных эвтектик, экранирующие границы ячеек
и дендритов Al-матрицы.

5. Определены значения условного предела те-
кучести при сжатии СЛС-монолитных и сетчатых
образцов, полученных при разных условиях син-
теза. Установлено, что свойства сетчатых образ-
цов плотностью 0.95–0.78 г/cм3 на порядок ниже,
чем монолитных. Наилучшими характеристиками
обладают образцы, полученные при t = 0.05 мм. В
зависимости от толщины слоя порошка, влияю-
щего на размер структурных составляющих и ко-
личество литейных дефектов, условный предел
текучести монолитных образцов меняется на
46%, а сетчатых – на 70%.

6. Твердость сплава АК6, полученного после
усовершенствования режима СЛС, равна 100–
120 HB10/250 при стандартной твердости 90–
95 HB10/250, а условный предел текучести в 2 ра-
за выше, чем у отожженного сплава, полученного
традиционными способами литья.

Работа выполнена с использованием оборудова-
ния ЦКП “Испытательный центр нанотехнологий
и перспективных материалов” ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Струк-
тура”, № 122021000033-2).

Рис. 9. Деформационные кривые СЛС-образцов при
сжатии.
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The Influence of Technological Parameters on the Structure and Properties
of the Selective Laser Melting Al–Cu–Mg–Si Alloy
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Abstract—Monolithic and bulk-structured samples of different densities were produced by means of selective
laser melting on the 3D-metal printer Realizer SLM 100. An evaluation of their quality and structure charac-
terization were carried out. Correlation of parameters of synthesis—intertrack distance and layer thickness at
200 W laser power, and structural characteristics were determined. According to the experimental results, op-
timal parameters of the synthesis were found for obtaining samples from AK6 alloy with dispersed structure
and high mechanical properties. Correlation of the fine structure paramerers of the volume-structured sam-
ples with cubic geometry and synthesis parameters were established, types of defects that affect their mechan-
ical properties were determined.

Keywords: selective laser melting, 3D printer, aluminum alloy, structure, properties, bulk structured samples,
deffects


