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Методом селективного лазерного сплавления (СЛС) смеси элементарных порошков был синтези-
рован сплав Al–40Sn. В структуре сплава наблюдаются следы расплава полуэллиптической формы,
границы которых декорированны порами и включениями олова. Внутренняя структура следов рас-
плава состоит из мелкокристаллических областей с одинаково ориентированными столбчатыми
кристаллами Al, разделенными тонкими прослойками олова. С увеличением мощности лазера ско-
рость кристаллизации расплава снижается, и ячейки кристаллов алюминия увеличиваются, а вме-
сте с ними растет и толщина разделяющих их оловянных прослоек. Пористость сплава с повыше-
нием мощности убывает медленно, и для ее минимизации требуется изменение параметров процес-
са СЛС.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Al–Sn устойчивы к задирам и схваты-

ванию благодаря способности мягкого олова раз-
мазываться по поверхности трения тонким сло-
ем, выполняющим функции твердой смазки
[1‒3]. Однако объемное содержание Sn в анти-
фрикционных Al сплавах обычно ограничивают
10% (∼20 мас. %), поскольку олово не растворяет-
ся в твердом алюминии и при кристаллизации
расплава выпадает в виде сплошных прослоек
между зернами, ослабляя их связанность и снижая
несущую способность матрицы [4]. В тех случаях,
когда непрерывные прослойки олова удается раз-
бить на изолированные включения, пластичность
и прочность сплавов Al–Sn возрастают, особенно
при температуре выше 100°С [5–8].

При большом содержании олова его прослой-
ки по границам алюминиевых зерен остаются
сплошными даже при литье сплава в охлаждае-
мые металлические изложницы, так как предель-
ная растворимость Sn в алюминии не превышает
0.2 ат. % и при более быстром охлаждении рас-
плава Al–Sn [9]. Раздробить прослойки на изоли-
рованные включения можно, подвергнув литые
образцы пластической деформации прокаткой,
ковкой или экструзией [5–7], сопровождающей-
ся сильным уменьшением поперечных размеров
обрабатываемых образцов. При использовании с
указанной целью интенсивных методов деформа-

ции, таких как кручение под давлением, равнока-
нальное угловое прессование и т.д., обрабатывае-
мые образцы изначально имеют малую толщину.

Повысить прочность сплавов Al–Sn с высокой
концентрацией олова можно, получая их методом
жидкофазного спекания, в процессе которого в
местах контакта алюминиевых зерен формируют-
ся шейки, связывающие зерна в непрерывный
каркас. При наличии такого каркаса максималь-
ную износостойкость при сухом трении демон-
стрирует сплав Al–40Sn [10, 11]. Существенным
недостатком спекания, как способа получения
данных сплавов, является выпотевание олова в
период нагрева до высоких температур, пока угол
смачивания твердых Al частиц оловом больше 90°
[12], и жидкому олову энергетически выгодно на-
ходиться на внешней поверхности спекаемой
прессовки. Указанные потери Sn возрастают с
увеличением его концентрации.

В этой связи было предположено, что объем
выпотевающей жидкости может быть снижен, ес-
ли удастся сократить время установления адгези-
онного контакта между чистой неокисленной по-
верхностью порошков Al и жидким оловом. С
этой целью, можно использовать селективное ла-
зерное сплавление (СЛС) с его высокими скоро-
стями нагрева порошковых тел [13, 14]. Сплавы
системы Al–Sn таким способом ранее никто не
получал, поэтому целью работы является иссле-
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дование влияния мощности лазерного излучения
(важнейшего параметра СЛС) на структуру об-
разцов с большим содержанием олова, получен-
ных из смеси элементарных порошков Al и Sn.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследование проводили с использованием
смеси сферических порошков Al марки АСД-1
(ТУ 48-8-226-87) и Sn марки ПО 2 (ГОСТ 9723–
73), взятых в весовой пропорции 60/40. Основная
фракция порошка алюминия составляла менее
30 мкм, а олова – менее 45 мкм. Смешивание
подвергнутых предварительной сушке в вакууме
(120°С; 3 ч) порошков проводили в конусном сме-
сителе. Из полученной смеси на 3D-принтере
ONSINT АМ150 в атмосфере проточного аргона
особой чистоты были синтезированы образцы с
поперечным размером 10 × 10 мм. Модель каждо-
го образца разбивалась на слои толщиной 0.03 мм
(h). Коэффициент запаса подачи порошка был
равен 1.3. Каждый последующий слой наносился
через 40 секунд, и всего таких слоев было 333. Об-
разцы располагались на напечатанной из того же
материала поддерживающей подложке толщиной
2 мм с размером ячеек 2 × 2 мм.

Стратегия сканирования была линейной. Угол
поворота луча лазера на каждом слое равен 33°.
Температура подложки, на которой выращива-
лись образцы, составляла 120 ± 5°С.

Скорость сканирования луча лазера (v) состав-
ляла 1200 мм/с, диаметр пятна был 0.06 мм, а ме-
жтрековое расстояние (s) – 0.09 мм. При переходе
от образца к образцу мощность лазерного пучка
(Р) повышали от 10 до 110 Вт, с шагом в 20 Вт. Та-
ким образом, все параметры СЛС оставались не-
изменными за исключением величины Р, и, сле-
довательно, только от нее зависел определяющий
параметр процесса – плотность энергии лазера
E = P/(vsh) [14]. В нашем случае Е = Р/3.24 = 0.31Р
[Дж/мм3].

Синтезированные образцы разрезали по вер-
тикали вдоль направления роста образца, и плос-
кость среза полировали на наждачной бумаге с
убывающим размером абразивных частиц, а за-
тем на сукне с нанесенной алмазной пастой. По-
лученные шлифы подвергали кратковременному
травлению в 4%-ном растворе HNO3 в спирте и
тщательно промывали в спиртовой ультразвуко-
вой ванне. Исследование структуры и элементно-
го состава поверхности шлифов проводили с по-
мощью сканирующего электронного микроскопа
LEO EVO 50 (Zeiss, Германия), имеющего встро-
енный рентгеновский микроанализатор. Все
изображения были получены с помощью обратно
рассеянных электронов. Используемые в работе

3D-принтер и микроскоп были предоставлены
ЦКП “НАНОТЕХ” ИФПМ СО РАН.

Микротвердость (Hμ) материала определяли в
середине образца с помощью прибора ПМТ-3,
при нагрузке на алмазный индентор 0.5 и 1.0 Н.
При каждой нагрузке производили не менее
10 измерений, затем два экстремальных значения
отбрасывали, а остальные усредняли. Плотность
(ρ) синтезированного материала определяли ме-
тодом гидростатического взвешивания в воде
(ГОСТ 20018-7), а его пористость (П) рассчитыва-
ли по формуле: П = (ρт – ρ)/ρт, где ρт – теоретиче-
ская плотность материала, рассчитанная по пра-
вилу смеси.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В ходе быстрого нагрева порошковых тел про-
исходит их тепловое расширение, пропорцио-
нальное αΔТ, где α ‒ коэффициент термического
расширения, а также при расплавлении они ис-
пытывают скачкообразное увеличение объема:
олово на 2.6%, и на 6.6% ‒ алюминий. Резкое уве-
личение объема порошковых тел при СЛС приво-
дит к разрушению покрывающих их хрупких ок-
сидных пленок, и расплавленные порошки прихо-
дят в соприкосновение. Взаимная растворимость
Al и Sn в жидком состоянии не ограничена, по-
этому жидкости активно перемешиваются. Ана-
лиз элементного состава синтезированных образ-
цов показал, что концентрация Al и Sn в них близ-
ка к исходной, то есть, при СЛС олово из
образцов не выпотевает и не теряется за счет ис-
парения из расплавленного порошкового слоя
даже при сильном его перегреве.

Структура сплава Al–40Sn, полученного при
мощности лазера 10 Вт, показана на рис. 1. Из фо-
тографии на рис. 1а видно, что в поперечном се-
чении образца основным элементом структуры
являются полуэллиптические гомогенные обла-
сти, вытянутые вдоль вертикальной оси (в на-
правлении преимущественного отвода тепла) и
представляющие собой, по сути, следы ванн рас-
плава с границами дугообразной формы. Т.е. на
макроскопическом уровне в структуре синтези-
рованного при Р = 10 Вт материала присутствуют
следы ванн расплава, образующихся под прохо-
дящим лучом. Поперечные размеры ванн в верх-
ней их части около 120 мкм, а глубина их не менее
150 мкм, что почти в 5 раз больше толщины нано-
симого порошкового слоя. Следовательно, сколь-
зящий луч лазера расплавляет не только нанесен-
ный порошковый слой смеси Al–40Sn, но и под-
ложку, на которой слой лежит, оставляя за собой
наполненную жидкостью канавку шириной
вдвое большей диаметра пятна. Аналогичные по
форме и размерам ванны расплава наблюдались в
работах [15–17] при СЛС нержавеющей стали и
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эвтектического силумина с применением лазер-
ного пучка диаметром около 70 мкм.

Диаметр пучка лазера в нашем случае был
60 мкм, поэтому увеличение ширины ванны
вдвое происходило за счет пропитки прилегаю-
щих межтрековых прослоек из порошков распла-
вом и их растворения в нем. Температура распла-
ва при этом понижается, так как помимо нагрева
частиц Al до предплавильной температуры, зна-
чительное количество тепла (∼400 Дж/г) требует-
ся и для перевода их в жидкое состояние (скрытая
теплота плавления). Вязкость охлажденного рас-
плава повышается, и в результате пористые про-
слойки между треками плохо пропитываются
жидкостью.

Объем пор в образцах после СЛС при Р = 10 Вт
был больше 6%. Сохранению пор в жидком мате-
риале способствует тот факт, что температура
плавления порошков Al и Sn существенно отли-
чается. Быстрое расплавление олова приводит к
тому, что его расплав закупоривает поровые кана-
лы между еще твердыми алюминиевыми поро-
шинками, не позволяя газу (аргону) выйти нару-
жу. Захваченный газ продолжает препятствовать
заполнению пор расплавом и после оплавления
алюминиевых частиц. Такие незаполненные рас-
плавом каналы в перпендикулярном им сечении
видны как поры различной величины на рис. 1а,
но истинная их форма и размеры видны в том слу-
чае, если они полностью располагаются в плоско-
сти шлифа (рис. 1б).

Границы между ваннами расплава декориро-
ваны выделениями мелких частиц олова (рис. 1а).
Образование таких обогащенных оловом пригра-
ничных зон обусловлено особенностями распре-
деления частиц порошка олова в исходной смеси.
Поскольку их объемная доля ~20%, то они в ос-
новном располагаются в междоузлиях пороши-
нок алюминия, и отделены друг от друга несколь-
кими частицами Al [10]. При CЛC смеси частицы
олова начинают плавиться первыми, но расплав
не успевает распространиться на большие рассто-
яния ввиду быстрого нагрева и сплавления между
собой окружающих их порошинок алюминия. По-
сле этого олово может распространяться через рас-
плавленные алюминиевые области только посред-
ством диффузии и с конвективными потоками.

Глубина диффузии Sn в жидкий алюминий
при Р = 10 Вт ограничена коротким временем на-
грева и малой температурой перегрева расплава
маломощным лучом. На относительно низкую
температуру расплава при данной мощности ла-
зера указывает и наличие пор на границах ванн
расплава. Нагрев материала здесь происходит за
счет тепловой радиации от образующейся под лу-
чом ванны расплава и передачи тепла горячей
жидкостью, проникшей в поровые каналы под
влиянием капиллярных сил. При низкой темпе-

Рис. 1. Структура сплава Al–40Sn, полученного мето-
дом СЛС, при различных увеличениях. Мощность ла-
зера – 10 Вт. Стрелкой указано направление наращи-
вания образца.

Границы ванн
расплава

Поры

200 мкм(а)

50 мкм(б)

10 мкм(в)

5 мкм(г)
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ратуре расплава заполнение межчастичных пор
не полное, что хорошо видно на рис. 1б.

Сами ванны расплава при охлаждении разби-
ваются на некоторые области (сегменты), отличаю-
щиеся ориентацией составляющих их стержнеоб-
разных ячеек (рис. 1в). Диаметр ячеек 0.1–0.6 мкм,
а длина составляет несколько мкм (рис. 1г). По
периметру ячейки обрамлены оловянными про-
слойками, отделяющими их друг от друга. Про-
слойки образуются из-за того, что растворенные
атомы олова вызывают сильное искажение решет-
ки алюминия, и термодинамически более выгодно,
чтобы при кристаллизации они вытеснялись на пе-
риферию растущих алюминиевых ячеек.

В свою очередь, границы тонких оловянных
прослоек с алюминием также являются местами
повышенной запасенной поверхностной энер-
гии, и оловянным частицам энергетически более
выгодно объединяться в крупные образования с
меньшей удельной поверхностью. Однако быст-
рый нагрев и кристаллизация расплава при малой
мощности лазера не позволяют развиться процес-
сам коагуляции, поэтому крупных оловянных
включений в сплаве немного (рис. 1).

В данном эксперименте луч лазера обегал по-
верхность образца за ∼1 с, т.е. мощность лазера
численно совпадала с количеством джоулей энер-
гии, сообщенной им поверхности образца. Тол-
щина наносимого порошкового слоя 30 мкм, и
объем наплавляемого слоя 10 × 10 × 0.03 = 3 мм3.
Плотность сплава Al–40Sn составляет 3.6 г/см3.
Отсюда вес слоя G ≈ 0.011 г. Олово с теплоемкостью
0.23 Дж/(г °С) составляет 40% массы слоя, его вес –
0.0044 г, а Al с теплоемкостью 1.15 Дж/(г °С) состав-
ляет остальные 0.6G и весит 0.0065 г. На разогрев
алюминия до 700°С (ΔТ = 600°С с учетом темпе-
ратуры подложки) надо израсходовать ∼4.5 Дж, а
олова – 0.6 Дж. Скрытая теплота плавления алю-
миния 401 Дж/г, а олова 61 Дж/г. Получается, что
на перевод смеси порошков алюминия и олова в
жидкое состояние потребуется 2.88 Дж. Таким
образом, для нагрева и расплавления слоя смеси
Al–40Sn толщиной 30 мкм в сумме потребуется
примерно Qпл ∼ 8 Дж, т.е. большая часть из 10 Дж
подводимой лазером энергии, и на перегрев рас-
плава ее остается мало.

Данные оценки носят приблизительный ха-
рактер, поскольку не учитывают пористость по-
рошковой насыпки, а также коэффициент запаса
подачи порошков – 1.3. Кроме того, при оценке
расходов падающей энергии на нагрев порошко-
вого материала не учтено, что поверхности Al и Sn
могут отражать падающую лучистую энергию с
коэффициентом отражения η.

Величина η насыпного слоя из порошков не-
известна, но заведомо меньше, чем для гладкой
поверхности, и даже после расплавления слоя и
формирования “зеркала” расплава размер его по-

верхностных неровностей намного превышает
длину волны 1.03 мкм луча используемого иттер-
биевого лазера. В любом случае, какая-то часть
лучистой энергии рассеивается в пространстве.
Поэтому, даже при слабом отражении, например
η ∼ 0.2, на расплавление порошкового слоя долж-
но быть затрачено уже не 8, а 9.6 Вт, и на перегрев
расплава остается еще меньше тепловой энергии.
Если при этом учесть, что часть тепла расплава
передается нижележащим слоям, то сообщенной
наносимому порошковому слою падающей энер-
гии 10 Вт может даже и не хватить для его полного
расплавления, особенно это касается материала,
расположенного в межтрековых промежутках.

Скользящий луч оставляет после себя на по-
верхности образца параллельные ряды ванн из
расплавленного металла (рис. 2а), разделенные
извилистыми границами (рис. 2б). Ширина каж-
дой ванны расплава составляет около 120 мкм.
Центральная их часть шириной ∼60 мкм форми-
руется непосредственно под лучом, а с обеих сто-
рон к ней примыкают подлежащие пропитке рас-
плавом зоны шириной ∼30 мкм. Структура их по-
верхности отличается от структуры поверхности в

Рис. 2. Поверхность образца сплава Al–40Sn после
СЛС с мощностью 70 Вт при различных увеличениях.

500 мкм(а)

50 мкм(б)
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центральной части ванны расплава, но даже здесь
границы исходных порошинок Al почти не про-
сматриваются, поскольку покрывающие их ок-
сидные пленки фрагментируются и перемешива-
ются с расплавом.

Луч достаточной мощности, пробегая по по-
верхности синтезируемого образца, расплавляет
не только порошковый слой, но и расположен-
ный под ним материал. Следовательно, если ма-
териал в перерывах между облучениями будет
сильно охлаждаться, то при повторном сообще-
нии ему тепловой энергии верхним жидким сло-
ем ее будет недостаточно для образования глубо-
кой ванны расплава.

В нашем случае глубина ванны достигает
150 мкм (рис. 1а, 1б), что примерно в 5 раз больше
толщины наносимого за 1 раз порошкового слоя.
Видимо, ванна расплава указанных размеров при
Р = 10 Вт формируется не за один проход, а посте-
пенно увеличивает свои размеры. На это же ука-
зывает фотография (рис. 2а), где на поверхности
образца видны канавки, пересекающиеся под уг-
лом ∼30° с канавками предшествующего слоя.

Увеличению массы ванны расплава способ-
ствует и тот факт, что в результате сплавления Al
и Sn образуется сплав Al–40Sn, который имеет
более низкую температуру плавления (∼570°С),
чем чистый алюминий [18]. Более легкому рас-
плавлению сплава способствует и снижение его
теплоемкости, которая, согласно правилу Нейма-
на–Коппа (правило аддитивности) становится
приблизительно равной сумме теплоемкостей об-
разующих сплав простых веществ. Т.е. по мере
сплавления порошков одного и того же количе-
ства тепла будет хватать на расплавление более
толстого слоя под ванной. Также сохранению вы-
сокой температуры образцов и малой скорости их
охлаждения способствует низкая теплопровод-
ность окружающей пористой насыпки из порош-
ков, не участвующих в синтезе.

Независимо от мощности падающего луча, на
расплавление нанесенного порошкового слоя
требуется одно и то же количество энергии. Сле-
довательно, с увеличением Р доля энергии, расхо-
дуемой на перегрев ванны расплава и материала
под ней, также будет расти, увеличивая глубину и
ширину ванны расплава. Жидкотекучесть рас-
плава с ростом его температуры также улучшает-
ся, и, как следствие, пористость синтезирован-
ных образцов убывает. Однако из рис. 3 следует,
что снижение ее происходило медленными тем-
пами, так что результирующая пористость синте-
зированных образцов оставалась относительно
высокой.

Тогда как, например, в работе [14] пористость
синтезированного методом СЛС сплава Al10Si1Mg
составила 0.2–0.3% и не менялась при увеличе-
нии Р до 300 Вт. При этом, температура плавле-
ния около эвтектического силумина была при-
мерно равной температуре плавления сплава Al–
40Sn. Толщина порошкового слоя составляла
30 мкм, остальные параметры СЛС также были
близки к используемым нами. Следовательно,
можно надеяться, что при правильно выбранном
режиме СЛС плотность синтезированного сплава
Al–40Sn также может иметь высокие значения.

К примеру, в указанной работе минимальная
величина плотности энергии была 30 Дж/мм3, а в
нашем случае эта величина соответствовала мак-
симальному значению Е, т.е., ванна расплава в
работе [14] имела значительно более высокую
температуру. К тому же силумины обладают хоро-
шей жидкотекучестью, и чтобы приблизиться к
аналогичным показателям пористости в случае
сплава Al–40Sn, температура его расплава должна
быть более высокой, чем была в нашем экспери-
менте.

На рис. 4 видно, что с увеличением мощности
лазера с 10 до 110 Вт объем жидких ванн возраста-
ет. Соответственно, увеличивается и толщина
слоев кристаллизации, которая после облучения
образца с мощностью 30 Вт выросла со 150 мкм
при Р = 10 Вт до 200 мкм. При Р = 50 Вт их толщи-
на составила уже около 300 мкм, и возросла до
400 мкм при Р = 70 Вт. При Р = 90 Вт границы
между слоями практически исчезли, поскольку
существенно улучшилась однородность распре-
деления всех компонентов расплава.

Однако на пористости материала рост Р сказы-
вается мало, поскольку наполненные захвачен-
ным газом поры остаются внутри расплавленного,
а затем и кристаллизующегося слоя. Их количе-
ство также меняется мало. При этом, извилистые и
протяженные поры, возникшие в результате за-
купорки межчастичных каналов (рис. 1), с повы-
шением Р исчезли, видимо, разбившись на более
мелкие под влиянием изменившихся сил поверх-
ностного натяжения расплава. Образовавшиеся

Рис. 3. Влияние мощности лазера на пористость спла-
ва Al–40Sn.
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газовые пузырьки не успевают выйти на поверх-
ность ванны расплава из-за быстрого ее охлажде-
ния и остаются внутри, а общий их объем сохра-
няется. Возможно также, что поддержанию высо-
кого уровня пористости синтезируемых образцов
способствует увеличение объема водорода, выде-
ляемого при восстановлении покрывающих по-
рошки Al и Sn гидроокисных пленок [17]. Растрес-
кивание материала под влиянием термических на-
пряжений внутри образцов также может быть
причиной повышения их пористости (рис. 4).

На рис. 4 видно, что расплавленный слой при
кристаллизации разбивается на полуэллиптиче-
ские области (сегменты), размер которых мало
меняется с ростом мощности лазера. На рис. 5 эти
области представлены при большом увеличении.
При Р = 10 Вт, перегрев ванны расплава мини-
мальный, и она кристаллизуется с высокой ско-
ростью. Размер столбчатых кристаллов алюми-
ния в этом случае минимальный, как и размер
разделяющих их оловянных прослоек (рис. 5а).

С увеличением плотности сообщаемой мате-
риалу энергии растет степень перегрева ванны
расплава и окружающего ее материала. Скорость
кристаллизации расплава при этом падает, и
ячейки кристаллов алюминия увеличиваются, а
вместе с ними растет и толщина разделяющих их
оловянных прослоек. При Р = 10 Вт, средняя тол-
щина кристаллов Al составляет 0.5 мкм, а просло-
ек Sn – 0.23 мкм, тогда как при Р = 110 Вт данные
параметры составляют 1.7 и 0.71 мкм соответ-
ственно.

С увеличением времени кристаллизации воз-
растает интенсивность коагуляции оловянных
включений, и в структуре синтезированного ма-
териала увеличивается количество крупных оло-
вянных прослоек. Снижение концентрации оло-
ва на границах кристаллов алюминия вызывает
их укрупнение (рис. 5е) [19].

Границы треков с увеличением температуры
ванны расплава остаются декорированными
большими порами. Их образование может быть
связано не только с недостаточным увеличением
жидкотекучести расплава по мере роста Р, но и
высокой шероховатостью поверхности предше-
ствующего синтезированного слоя (рис. 2). Нали-
чие большого количества дефектов на поверхно-
сти приводит к плохому связыванию соседних
слоев [14].

Измерения микротвердости образцов показа-
ли, что максимальное ее значение (около
420 МПа) было в сплаве, полученном при мощ-
ности 10 Вт. Величина Hμ сплава резко снижалась
до ∼330 МПа при Р = 30 Вт и практически не ме-
нялась при более высоких Р. Данный факт, веро-
ятно, связан с резким увеличением размеров кри-
сталлов Al и прослоек Sn при мощности лазера
выше 10 Вт (рис. 5).

Рис. 4. Структура СЛС сплава Al–40Sn. Мощность
лазера, Вт: 30 – а; 50 – б; 70 – в; 90 – г. Стрелкой ука-
зано направление наращивания образца.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследование влияния плотности энергии

(мощности) лазера на структуру синтезированно-
го методом СЛС сплава Al–40Sn показало, что в
результате сплавления элементарных порошков
образуется сплав с высокодисперсной структурой,
состоящей из столбчатых кристаллов алюминия,
декорированных оловянными прослойками и
включениями. На макроскопическом уровне
структура синтезированного материала состоит из
слоев, образованных следами расплава, границы
между которыми декорированы порами и вклю-
чениями олова. С увеличением мощности луча от
10 до 110 Вт пористость сплава Al–40Sn снижается

незначительно, поэтому для получения более
плотного материала следует изменить параметры
процесса СЛС, например, повысив мощность из-
лучения лазера и/или уменьшив скорость сколь-
жения луча.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, темы FWRW-2021-0006
и FWRW-2021-0003.
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