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Представлен обзор результатов исследований различных научных коллективов по 

технологии селективного лазерного сплавления алюминиевых сплавов. В обзоре рассмот-

рены особенности алюминиевых сплавов, включая наличие устойчивой оксидной плены, 

высокой отражающей способности, теплопроводности и низкой текучести порошковой 

композиции, оказывающие влияние на процесс сплавления и получения качественной 

структуры. Показаны результаты по влиянию различных параметров и химического со-

става материалов на их характеристики. Представлено краткое описание основных си-

стем легирования алюминиевых сплавов, применяемых для изготовления образцов и про-

тотипов с использованием аддитивных технологий. 

Ключевые слова: селективное лазерное сплавление, алюминиевые сплавы, аддитивные 

технологии. 
 
The article presents a review of studies of different research teams on the technology of se-

lective laser melting of aluminum alloys. The review considers features of aluminum alloys, in-

cluding the presence of stable oxide films, high reflectivity, thermal conductivity and low fluidity 

of the powder composition, influencing the fusion process and obtains high-quality structure. 

The presented results on the influence of different parameters and the chemical composition of 

materials to their characteristics. Brief description of the main systems of alloying of aluminum 

alloys used for the manufacturing samples and prototypes using additive technologies. 

Keywords: selective laser melting, aluminium alloys, additive manufacturing. 
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Введение 

Алюминиевые сплавы – основной конструкционный материал для ряда изделий 

техники и технологий. Их применение обусловлено распространенностью алюминия в 

природе, освоенной технологией получения сплавов и полуфабрикатов, а также высо-

кими удельными характеристиками прочности в совокупности с коррозионной стойко-

стью. 

Традиционными способами получения деталей из алюминия являются литье или 

деформация с последующей механической обработкой, однако в настоящее время все 

больше исследований направленно на изготовление деталей из алюминиевых сплавов с 

использованием аддитивных технологий. 

Аддитивные технологии позволяют изготавливать детали непосредственно с  

3D-цифровых моделей прямым или послойным методом подачи материала. В настоя-

щее время наиболее изученным и используемым методом изготовления металлических 

деталей является селективное лазерное сплавление (СЛС), основанное на послойном 

сплавлении металлического порошка лазерным лучом [1, 2]. 

Технология СЛС предоставляет возможности для создания новых и улучшению 

существующих изделий из сплавов для различных отраслей промышленности, таких 
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как двигателестроение, инструментальное производство, автомобилестроение и др. 

Перспективным является использование алюминиевых сплавов для изделий, получен-

ных методом СЛС, в авиационной и космической отраслях. 

В последние годы сфера применения изделий, изготовленных по технологии 

СЛС, значительно увеличилась – на 17,4% за 2016 г. (согласно ежегодному глобально-

му отчету Wohlers Report 2017). Так, детали, изготовленные методом СЛС, внедрены в 

качестве элементов конструкций агрегатов газотурбинных двигателей (ГТД). 

В настоящее время компании начинают активно использовать преимущества 

технологии СЛС для изготовления деталей. При серийном производстве технология 

СЛС позволяет быстрее выходить на рынок с готовой продукцией по более низкой цене 

и изготавливать детали сложной геометрической формы с высокой эффективностью 

использования сырья (по сравнению с традиционными технологиями) [3]. 

Работа выполнена в рамках реализации комплексного научного направления 

10.3. «Технологии атомизации для получения мелкодисперсных высококачественных 

порошков сплавов на различной основе для аддитивных технологий и порошков при-

поев для пайки» («Стратегические направления развития материалов и технологий их 

переработки на период до 2030 года») [4]. 

 

Характеристика процесса СЛС алюминиевых сплавов 

Селективное лазерное сплавление – сложный металлургический процесс, при 

котором необходимо учитывать большое количество параметров для обеспечения вы-

сокого качества конечного изделия. Эти параметры можно разделить на четыре ключе-

вые области, которые связаны с параметрами лазера, стратегией сканирования, свой-

ствами порошка и температурой платформы (рис. 1) [5–21]. 

 
 

Рис. 1. Параметры процесса селективного лазерного сплавления [3] 
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С точки зрения оптимизации параметров процесса СЛС необходимо достичь 

близкой к 100% плотности синтезируемой детали с максимальной скоростью печати. 

Для выбора параметров, обеспечивающих наибольшую эффективность, необходимо 

учитывать особенности алюминиевых порошков: устойчивая оксидная пленка на по-

верхности гранул, низкая текучесть, высокая отражающая способность и теплопровод-

ность [6, 13, 15, 19]. 

При контакте алюминия с воздушной средой происходит образование оксида на 

его поверхности. Из термодинамического равновесия и природы пассивирования по-

верхности следует, что свободная энергия его образования (∆G) определяется по фор-

муле: 

ΔG=-RTlnK3, 
где R – газовая постоянная; Т – температура; K3 – константа равновесия: 

 
-1

O3 2
PK  , 

где РО2 – парциальное давление кислорода. 

 

В процессе получения металлопорошковой композиции и изготовления деталей 

методом СЛС происходит разогрев металла до температур ˃600°C. Для подавления об-

разования оксидной пленки на алюминии при указанных температурах необходимо, 

чтобы парциальное давление PO2 было меньше 10
-50

 ат (10
-45

 Па). Данные значения яв-

ляются недостижимыми, следовательно, образование оксидной пленки на алюминии в 

процессе атомизации и СЛС является неизбежным. В работе [17] показано, что в про-

цессе СЛС следует учитывать изменение характеристики смачивания поверхности ван-

ны расплава в связи с образованием оксидной пленки на ней. Это оказывает влияние на 

структуру синтезированного образца при формировании нового слоя и служит одной из 

причин образования пористости. При достаточной мощности лазера оксидная пленка 

разрушается и поглощается ванной расплава. 

Для алюминиевых порошков характерна низкая текучесть, что можно объяснить 

несферичностью гранул (в том числе наличием сателлитов) и низкой массой гранулы 

ввиду низкой плотности алюминия. При распылении струи жидкого металла инертным 

газом происходит формирование оксидных частиц на поверхности капли расплава, ко-

торые ограничивают поверхностное натяжение и являются основой для образования 

сателлитов. Низкая масса гранул ограничивает текучесть металлопорошковой компо-

зиции в связи с доминированием сил трения и когезии гранул, вызванной силами взаи-

модействия Ван-дер-Ваальса, над силой гравитации, действующей на порошок. Данная 

особенность алюминиевого порошка может препятствовать нанесению тонкого, равно-

мерного слоя для последующего его сплавления. 

Алюминий имеет высокую отражательную способность. При воздействии длины 

волны, равной 1 мкм, которая используется в современных лазерах, алюминий погло-

тит только 7% от общей энергии. Несмотря на то что фактическое поглощение энергии 

порошком будет больше (в связи с многократным поглощением и отражением волны), 

тем не менее для алюминия требуется значительная мощность лазера для преодоления 

отражательной способности. Кроме того, существует значительная разница в поглоща-

тельной способности между расплавленным алюминием и гранулами на границе с рас-

плавом, что приводит к образованию температурных градиентов. Из-за разницы темпе-

ратур по сечению ванны расплава возникают конвекционные потоки (конвекция Ма-

рангони), что оказывает влияние на структуру и поверхность синтезированного мате-

риала [11]. 
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Алюминий также обладает высокой теплопроводностью, поэтому существенное 

количество энергии лазера отводится от ванны расплава в синтезированный материал и 

платформу, в связи с чем для получения плотной структуры необходимо учитывать 

следующее: 

– необходимо большее тепловложение, чем для материалов с низкой теплопровод-

ностью; 

– размер ванны расплава будет больше (в сравнении с другими металлами), посколь-

ку значительное количество тепла выводится за переделы пятна лазера. 

Небольшой размер пятна и высокая мощность луча лазера при воздействии на 

слой порошковой композиции приводит к высоким скоростям нагрева и охлаждения 

(~10
5
°С/с). В связи с тем, что в процессе СЛС в изделии возникают большие темпера-

турные градиенты, происходит неравномерное изменение удельного объема в разных 

точках синтезируемого материала, вследствие чего возникают внутренние напряжения. 

Так, в работе [22] показано, что образование трещин в синтезированных образцах из 

сплава Al–1% (по массе) Si связано с тем, что внутренние растягивающие напряжения в 

материале и/или деформация превышают предел прочности и/или удлинение в твердо-

жидком состоянии в процессе кристаллизации. 

В рассмотренных публикациях [18, 21, 22] большое количество исследований 

направлено на изучение влияния параметров работы лазера на плотность синтезиро-

ванных образцов. Плотность энергии лазера можно выразить формулой: 

Е=Р/vst, 
где P – мощность лазера, Вт; v – скорость сканирования, мм/с; s – расстояние между треками, 

мм; t – толщина слоя, мм. 

 

Кроме плотности энергии существенное влияние на пористость образца оказы-

вает стратегия сканирования. Изменяя стратегию сканирования, также можно влиять на 

анизотропию синтезированного образца. 

Высокая скорость кристаллизации расплава при изготовлении изделий методом 

СЛС приводит к образованию метастабильных фаз, мелкодисперсной структуры и пе-

ресыщению твердого раствора алюминия. 

Высокая температура разогрева ванны расплава в процессе СЛС приводит к ис-

парению алюминия и других легких легирующих элементов. В работе [23] показано, 

что изменение химического состава синтезированного образца зависит от параметров 

процесса СЛС – чем больше плотность энергии лазера, используемой для синтеза изде-

лия, тем больше угар легких элементов. 

 

Составы алюминиевых сплавов, используемые для технологии СЛС 

В публикациях [5–21] наибольшее распространение и наилучшие результаты 

получены у сплавов системы Al–Si–Mg (табл. 1), в частности у сплава AlSi10Mg. Соче-

тание узкого эффективного интервала кристаллизации в совокупности с высоким 

(>0,5%) удлинением в твердожидком состоянии и низким значением линейной усадки 

оказывает положительное влияние на способность сплава сопротивляться образованию 

горячих трещин (показатель горячеломкости). Существенное влияние на формирование 

плотного образца также оказывает количество и морфология эвтектической фазы на 

заключительной стадии кристаллизации ванны расплава. Исключением являются спла-

вы с содержанием кремния ~1%, которые обладают низкими литейными свойствами. В 

работе [22] представлена микроструктура синтезированных образцов из сплава систе-

мы Al–1% (по массе) Si в разных направлениях печати с характерными горячими тре-

щинами. Авторам работы [22] не удалось решить данную проблему с помощью опти-

мизации параметров работы лазера. 
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Таблица 1 

Системы легирования и химические составы сплавов,  

используемых для технологии СЛС 
Система  

легирования 

Химический состав, % (по массе) Ссылка  

на статью 

Al–Si Si – – – – – – [7] 

~50 – – – – – – 

 Si – – – – – – [20] 

12 – – – – – – 

Al–Si–Mg Si Mg Сu Mn Zn Fe – [5, 13, 14,  

16–19, 21] 9–11 0,45–0,6 <0,1 0,05 0,05 <0,55 – 

 Si Mg Fe Ni Mn Zn Ti [18] 

9,92 0,291 0,137 0,04 0,004 0,01 0,006 

Al–Si–Ni Si Fe Cu Mn Mg Ti Ni [6] 

8,5–10,5 ≤0,55 <0,05 <0,45 0,18–0,42 ≤0,15 5,1 

Al–Zn–Mg–Cu Zn Cu Mg Si Fe Cr Ti [15] 

5,1 2,13 1,95 0,4 0,32 0,26 – 

 Zn Cu Mg Si Fe Cr Ti [12] 

6,52 1,64 2,48 0,727 0,19 0,263 0,095 

Al–Cu–Mg Cu Mg Fe Ni Ti – – [8] 

2,5 1,3 1,2 1,2 0,07 – – 

 Cu Mg Mn – – – – [10] 

4,24 1,97 0,56 – – – – 

Al–Mg–Sc Mg Sc Zr Mn – – – [11] 

4,6 0,66 0,42 0,49 – – – 

Al–Fe–V Fe V Si – – – – [9] 

8,95 1,38 1,72 – – – – 

 

В работах [5–7] показано, что для получения плотного образца (плотность >99%) 

требуется обеспечить определенный порог плотности энергии (~40 Дж/мм
3
 – для сплава 

AlSi10Mg). При недостаточной плотности энергии возникает пористость, вызванная не-

полным расплавлением металлопорошковой композиции. Так, в работе [22] проанализи-

рованы режимы СЛС силуминов с содержанием кремния от 1–20% (по массе). Для полу-

чения плотных синтезированных образцов системы Al–(0~4)% (по массе) Si необходимая 

плотность энергии составляет 80–90 Дж/мм
3
, а для сплавов системы Al–(4~20)% (по мас-

се) Si – требуемая энергия лазера значительно меньше: 40–60 Дж/мм
3
. С учетом того, 

что жидкотекучесть силуминов увеличивается с ростом содержания кремния в сплаве и 

достигает максимального значения при эвтектическом содержании кремния (12%), ав-

торы работы [22] сделали вывод, что необходимая плотность энергии лазера для полу-

чения образца с низкой пористостью зависит, в том числе, от жидкотекучести сплава. 

Следует отметить, что Si обладает очень высокой поглощающей способностью 

энергии лазера (~70%), что может вносить существенный вклад в технологичность при 

печати порошков из сплавов на базе системы Al–Si. Поскольку типичная структура си-

луминов состоит из алюминиевого твердого раствора, окруженного эвтектической со-

ставляющей, представляющей собой смесь кристаллов алюминия и кремния, то, веро-

ятно, что частицы кремния (особенно находящиеся около поверхности гранулы) погло-

тят значительную энергию лазера. Теплопередача от частицы кремния к алюминиевой 

матрице будет способствовать эффективному расплавлению материала. Для реализации 

этого подхода необходима быстрая теплопередача внутри гранулы, а время, требуемое 

для диффузии тепла, можно рассчитать по формуле: 
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α
τ

2D
 , 

где α – коэффициент тепловой диффузии (~1 см
2
·с

-1
 для Al – при комнатной температуре и  

0,7 см
2
·с

-1
 – при 600°С). 

 

Как правило, размер гранул порошка, используемого для СЛС, составляет  

10–63 мкм, поэтому время, необходимое для теплопередачи от фазы Si, измеряется не-

сколькими десятками микросекунд, а это на порядок меньше времени воздействия ла-

зера на порошковую композицию (несколько миллисекунд). Поскольку кремниевая фа-

за имеет мелкодисперсное строение и равномерно распределена по объему гранулы, то 

теплопередача от частиц кремния к алюминиевой матрице осуществляется мгновенно. 

Микроструктура синтезированного материала из сплавов системы Al–Si–Mg 

представляет собой треки – следы прохождения луча лазера. Тонкая структура имеет 

ячеестое строение, состоящее из алюминиевого твердого раствора с равномерно рас-

пределенной фазой кремния и магния по границам ячеек. Форма и размер ячеек изме-

няются по сечению трека (рис. 2). После закалки и старения фаза кремния коагулирует, 

приобретая сферическую форму [23–25]. 

 

 
Рис. 2. Микроструктура сплава AlSi10Mg в синтезированном (а, в) и термообработанном со-

стояниях (б) (закалка+старение) [13] 

 

В публикациях [12, 15] авторы исследуют структуру и механические свойства 

синтезированного материала из сплава 7075 системы Al–Zn–Mg–Cu. При этом в про-

цессе печати неизбежно возникают трещины (рис. 3). Решить данную проблему в рабо-

те [15] предлагается введением в сплав порошка кремния, причем получение плотного 

образца достигается при содержании кремния ~4%. Наличие кремния в сплаве приво-

дит к изменению структуры материала и делает ее похожей на структуру силумина, что 

ограничивает возможность достижения высоких прочностных свойств, характерных 

для сплава 7075 (табл. 2). 
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Рис. 3. Микроструктура сплава 7075, полученного методом СЛС [12]: a, б – травленый мик-

рошлиф; в – микрошлиф без травления 
 

Таблица 2 

Механические свойства синтезированных и термообработанных образцов 
Система 

легирования 

Термическая  

обработка (ТО) 

Предел 

текучести 

σ0,2 

Предел 

прочности 

σв 

Относи-

тельное 

удлинение 

δ, % 

Твердость 

HV 

Ссылка  

на статью 

МПа 

Al–Si–Mg Без ТО 268 333 1,4 – [13] 

Закалка+старение 239 292 3,9 – 

 Отжиг 178–191 274–284 5,7–6,2 – [16] 

 Отжиг 184–195 285–338 7,2–7,6 – [17] 

 Без ТО 230–250 330–340 2,7 – [18] 

Al–Zn–Mg 

(Si) 

Без ТО 279 – – 160 [12] 

Cтарение 338 – – 175 

Al–Cu–Mg Без ТО 276 402 6 – [10] 

Закалка 338 532 13 – 

 Без ТО 211 – – 104 [8] 

ТО 316 – – – 

Al–Fe–V Без ТО – – – 246 [9] 

 
В работах [8, 10] авторы исследовали структуру и свойства синтезированного 

материала из сплавов 2618 и 2024 системы Al–Cu–Mg (табл. 1). Синтезированный ма-
териал из сплава 2024 имеет равномерно распределенную фазу Сu–Mg в алюминиевом 
твердом растворе (рис. 4, а, б). На границах треков наблюдается увеличение размера 
фаз, связанное с многократным температурным воздействием в процессе СЛС. Сплав 
2618 (рис. 4, в, г) имеет ячеистое строение алюминиевого твердого раствора с фазой 
системы Сu–Mg–Fe–Ni по границам ячеек. В процессе закалки Сu и Mg переходят в 
твердый раствор с последующим образованием упрочняющих фаз во время старения. 
Механические свойства сплавов представлены в табл. 2. 

Система легирования Al–Mg–Sc представлена в работе [11] сплавом Scalmalloy. 
Сплав сплавляется без образования дефектов в виде горячих трещин, его микроструктура 
состоит из двух областей (рис. 5): мелкодисперсной ячеистой области без предпочти-
тельной ориентации зерна и области столбчатых кристаллов, направленных вдоль тем-
пературного градиента. Мелкодисперсная область образована благодаря высокой плот-
ности центров кристаллизации (Al–Mg-оксид и Al3(Sc, Zr)), существующих по краям 
ванны расплава до температуры ~800°C. В центральной части ванны расплава (из-за 
высоких температурных градиентов) центры кристаллизации распадаются. Это приво-
дит к образованию крупнозернистой области в сечении трека. Существование фазы 
Al3(Sc, Zr) на границах ячеек препятствует росту зерна при термическом воздействии в 
процессе СЛС. 
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Рис. 4. Микроструктура синтезированных материалов из сплавов 2024 (a, б) и 2618 (в, г)  

системы Al–Cu–Mg, полученных методом СЛС [8, 10] 

 

 
Рис. 5. Микроструктура синтезированного материала из сплава системы Al–Mg–Mn, полу-

ченного методом СЛС [11] 

 

В работах [26–35] рассмотрены композиционные материалы (КМ) на базе алю-

миниевой матрицы, полученные по технологии СЛС. Для создания современной техни-

ки требуются материалы с комплексом свойств, которыми не обладают стандартные ме-

таллические сплавы, керамика и полимерные материалы. Алюминиевые сплавы облада-

ют низкой плотностью и высокой коррозионной стойкостью, однако их использование 
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ограничивается низкими жесткостью и износостойкостью. Армирование алюминиевой 

матрицы упрочняющими фазами имеет потенциал для получения конструкций с высо-

ким отношением жесткости к массе. В настоящее время использование КМ на базе 

алюминия ограничено сложностью технологического процесса и вопросами химиче-

ской совместимости матрицы и армирующего компонента. 

Изготовление КМ по технологии литья характеризуется наличием двух проблем – 

сегрегация армирующих частиц и их взаимодействие с расплавом в процессе плавки. 

Кроме того, последующая механическая обработка полуфабрикатов осложнена присут-

ствием упрочняющей твердой фазы и ведет к дополнительным затратам ввиду износа 

обрабатывающего оборудования. Применение технологий порошковой металлургии 

для изготовления КМ решает проблему сегрегации, но возникают ограничения по гео-

метрической форме и плотности изделия. Технология СЛС позволяет объединить пре-

имущества технологии литья и порошковой металлургии благодаря локальному рас-

плавлению материала и его быстрому охлаждению, что сохраняет равномерное распре-

деление армирующих частиц и препятствует их взаимодействию с расплавом. 

Механические свойства синтезированного КМ зависят, в том числе, от парамет-

ров процесса СЛС. Так, в работе [30] показано, что изменяя параметры СЛС возможно 

достичь: значений микротвердости – порядка 188,3 HV, предела прочности – порядка 

486 МПа и относительного удлинения – порядка 10,9%, благодаря упрочнению зерна и 

межзеренной границы наноразмерным соединением TiC в матрице сплава AlSi10Mg. 

Показана также возможность изменения структуры материала посредством регулиро-

вания плотности энергии лазера. С увеличением мощности размер частиц соединения 

TiC увеличился c 77–93 до 154 нм [31], что привело к уменьшению коэффициента тре-

ния материала до 0,36 и, как следствие, улучшению износостойкости КМ. 

В работе [32] алюминиевый сплав AlCu4,5Mg3 упрочняли частицами SiC, что 

привело к повышению износостойкости. Однако при содержании SiC более 20% (по 

массе) возникали проблемы с трещинообразованием на границе включений SiC c алю-

миниевой матрицей из-за различных значений температурных коэффициентов линей-

ного расширения (ТКЛР), из-за чего в материале возникают остаточные напряжения. В 

работе [34] исследовалась граница частиц SiC c алюминиевой матрицей и выявлено об-

разование пластинчатой фазы Al4С3 размером до 30 мкм, которая сформировалась в 

процессе СЛС. 

Получение КМ по технологии СЛС проводили в работах [10, 33] – в матрицу 

алюминиевого сплава добавляли порошок на основе Ni и Fe2O3. Результатом стало рав-

номерное распределение упрочняющих частиц в синтезированном образце с образова-

нием алюминатов вводимых элементов. 

 

Механические свойства и термическая обработка 

Вследствие быстрой кристаллизации ванны расплава в процессе СЛС происхо-

дит пересыщение алюминиевой матрицы легирующими элементами, что может приво-

дить к твердорастворному упрочнению синтезированного материала. Значительное 

влияние также оказывает измельчение структуры материалов, связанное с высокими 

скоростями охлаждения. В табл. 2 представлены механические свойства различных си-

стем легирования, из данных которой следует, что синтезированные образцы обладают 

на 20–30% бо льшим пределом прочности σв и в 2 раза бо льшим относительным удли-

нением, чем образцы аналогичного состава, полученные литьем. Следует отметить, что 

в изделиях, изготовленных по технологии СЛС, наблюдается анизотропия свойств. 

Ключевым фактором, влияющим на свойства синтезированного материала, является 

наличие пористости, трещин и нерасплавленных гранул [8–20]. 
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Представляют интерес исследования, описанные в работах [10, 13], по влиянию 

термической обработки на структуру и механические свойства синтезированных образ-

цов. При повышенных температурах в материале происходят два процесса: 

– выделение фаз из пересыщенного твердого раствора алюминия; 

– огрубление и рост существующих зерен и фаз. 

Следует отметить, что упрочняющая термическая обработка устраняет анизо-

тропию механических свойств. Это связано с тем, что при высоких температурах тре-

ковая структура, характерная для синтезированного материала, сменяется на однород-

ную структуру по всему сечению изделия. 

 

Заключения 

Для изготовления деталей по технологии СЛС применяют алюминиевые сплавы 

различных систем легирования. Наиболее изученными являются сплавы системы Al–Si. 

Благодаря хорошей жидкотекучести и низкой склонности к образованию горячих тре-

щин, силумины являются более технологичными сплавами для процесса СЛС, чем 

сплавы систем Al–Zn–Mg–Cu, Al–Cu–Mg и Al–Mg–Sc. Плотная структура синтезиро-

ванного материала из сплавов системы Al–Si обеспечивает получение изделий с высо-

кими механическими свойствами, превышающими свойства изделий, полученных ме-

тодом литья. 

Детали, изготовленные по технологии СЛС, могут иметь дефекты в виде пористо-

сти и трещин. На количество дефектов влияют свойства сплава и параметры процесса 

СЛС. Сплавы, склонные к образованию горячих трещин (например, 7075, Al–1% (по 

массе) Si), требуют оптимизации параметров процесса СЛС и подогрева платформы. 

Технология СЛС позволяет получать мелкодисперсную ячеистую структуру, со-

здавать пересыщенные алюминиевые твердые растворы, вводить армирующие частицы 

в алюминиевую матрицу и др., что определяет перспективность исследований в данном 

направлении. 
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