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摘要　采用选区激光熔化(SLM)技术制备了２４CrNiMo合金钢件,研究了SLM 工艺参数对成形合金钢件显微组

织、致密度、硬度及拉伸性能的影响.结果表明:成形合金钢的显微组织由回火马氏体和少量残余奥氏体组成;随
着激光功率增大和扫描速度降低,熔池体积增大,冷却速度降低,回火马氏体板条粗化,热影响区变宽,合金钢的硬

度降低;同时,成形合金钢内未熔合孔洞减少,致密度增加;当激光功率为３２０W、扫描速度为７５０mm/s时,合金钢

的致密度最高,为９９．９３％;当激光功率为３２０W、扫描速度为９５０mm/s时,成形合金钢的拉伸性能最佳,其抗拉强

度和屈服强度分别为１３６２MPa和１２５２MPa,延伸率为１６．２％.在合适的激光成形参数下,SLM 成形２４CrNiMo
合金钢的综合力学性能明显优于铸态合金钢.
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１　引　　言

激光增材制造(LAM)技术是一种先对计算机

辅助设计(CAD)数字模型进行离散处理,再采用高

能激光束逐层熔化材料粉末或线材,直接制造出零

件的快速成形技术[１Ｇ３].以粉末床为主要技术特征

的选区激光熔化(SLM)技术是现今最受关注并且

发展得最为迅速的LAM 技术[４Ｇ５].SLM 技术可高

精度地成形钛合金[４,６Ｇ７]、铝合金[８]、高温合金[９]、不
锈钢[１０Ｇ１２]等多种材质的构件,且对形状极复杂的构

件的成形具有明显优势.

SLM成形构件的性能决定于其显微组织,而
显微组织又与金属粉末在激光束作用下的热过程密

切相关.在激光成形过程中,熔池和热影响区的冷

却速度极高(可达１０２~１０６K/s),从而导致金属的

凝固和固态相变严重偏离平衡状态,这会带来两方

面的结果:一方面会细化晶粒及晶内的亚结构,改善

成形构件的性能;另一方面易形成对性能不利的孔

洞、夹杂等缺陷.为了获得理想的性能,通常需要针

对不同的材料优化激光工艺参数(激光功率、扫描速

度、扫描策略等).Gong等[１３]研究了扫描速度对

SLM 成形 Ti６Al４V 构件孔隙率及力学性能的影

响,结果发现:扫描速度过快或过慢都会导致孔隙率

增大;当孔隙率低于１％时,少量细小的孔洞几乎不

影响材料的强塑性;当孔隙率超过５％时,材料的强

塑性明显降低.Moussaoui等[１４]对Inconel７１８高

温合金SLM 成形构件的微观组织进行研究后发

现,随着激光能量输入增加,熔池内的柱状晶变得更

细长,孔洞缺陷减少,其中的球形孔洞主要分布于熔

池内,未熔合孔洞主要分布于熔池边界和搭接区.

Guan等[１５]研究了扫描策略对３０４L不锈钢SLM成

形构件拉伸性能的影响,结果发现,层间旋转角度从

９０°变为１０５°不仅可以减少相邻熔道之间形成的孔

洞缺陷,而且可以避免晶粒的单向生长,实现微结构

的各向同性,使成形构件的拉伸性能明显提高.
相对而言,钛合金和高温合金构件的SLM 成

形研究得较早,发展得较成熟,已有相关SLM 构件

在生物医疗[１６]和航空航天[４]等领域获得了应用.
而对于国民经济中常用的合金钢的SLM 研究则起

步较晚.目前,人们仅对少量合金钢进行了相关研

究,如 H１３ 模 具 钢[１７]、AISI４３４０ 高 强 钢[１８]、

２４CrNiMo合金钢[１９Ｇ２０]等.合金钢成分多样、相变

复杂,致使成形构件易出现组织可控性差、缺陷多等

问题,影响构件力学性能的稳定性[２１Ｇ２４].因此,有关

SLM技术特性与合金钢组织演化及其力学性能之

间的关系仍需进行深入的系统研究.
本文主要针对２４CrNiMo合金钢进行SLM 成

形研究.２４CrNiMo合金钢具有良好的淬透性和优

异的强塑性,是制造高速列车制动盘的重要材料.
制动盘通常具有复杂的散热筋结构,以降低制动时

的高温造成的损伤失效,从而导致其制造难度极大.
目前,高速列车制动盘主要采用铸造和锻造两种方

法成形.前者应用较广,但其对补缩和缩孔、缩松消

除技术的要求较高,因此良品率较低[２５Ｇ２７];后者则工

艺更为复杂,国外仅少数国家拥有核心技术,而国内

的研究相对比较落后,虽然有试制工作,但仍未实现

批量生产[２８].SLM 技术作为一种高精度、一体化

成形复杂零件的增材制造技术,在制动盘件的制造

上具有明显优势,而且,其快速凝固过程对组织的细

化作用也有助于改善成形件的性能.随着SLM 技

术的 发 展,近 几 年 已 有 部 分 研 究 者 将 其 应 用 于

２４CrNiMo合金钢件的成形:Wei等[１９]利用高功率

SLM技术制备了２４CrNiMo合金钢件,研究了其显

微组织演化及缺陷形成机制;袁梅彦等[２０]采用点扫

式选区激光熔化技术成形了２４CrNiMo合金钢,研
究了点距对成形合金钢致密度的影响.本文采用一

种较低功率的连续扫描SLM 技术成形２４CrNiMo
合金钢,此方法获得的熔池体积小,冷却速度快,且
前熔覆层受到的后续熔覆层的热影响较小,显微组

织相对更易控制;另外,成形件的尺寸精度更高.本

文研究了激光工艺参数对成形合金钢微观组织结构

及力学性能的影响,并将其与铸态合金钢进行了对

比,以期拓展SLM技术在复杂合金钢构件上的应用.

２　试验方法

用于SLM成形的合金钢粉末为采用气雾化法

制备的商用２４CrNiMo,其化学成分见表１.图１给

出了该粉末颗粒的表面形貌和尺寸分布.由图１可

以看出,粉末颗粒呈球形,表面无明显缺陷,平均粒

径为４３．３μm.
采用德国EOSM２９０型金属成形系统在一块

３０４不锈钢基板上进行合金钢粉末的SLM成形,基
板预热至８０℃.激光成形工艺参数如下:激光功率

(P)为 ２００~３２０ W,扫 描 速 度 (v)为 ７５０~
１２５０mm/s,光 斑 直 径 为 ７５μm,铺 粉 厚 度 为

４０μm.成形过程在氩气气氛中进行,成形室内氧

的体积分数为０．０５％.图２为单层扫描策略示意

图.将每个单层分割为宽１０mm的条状区域,激光

０５０２００８Ｇ２
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表１　２４CrNiMo合金钢粉末、SLM成形合金钢与铸态合金钢的化学成分

Table１　Chemicalcompositionof２４CrNiMoalloysteelpowder,SLMＧformedalloysteelandasＧcastalloysteel

Element
Massfraction/％

Fe C Si Mn Cr Ni Mo V S O
Powder Bal． ０．２８ ０．１５ ０．８３ ０．９４ ０．９０ ０．５５ ＜０．０１ ０．００５ ０．０３４
SLM Bal． ０．２６ ０．１４ ０．７５ ０．９３ ０．９１ ０．５６ ＜０．０１ ０．００５ ０．００９７
AsＧcast Bal． ０．２５ ０．４９ １．１４ ０．８２ １．０２ ０．５６ ＜０．０１ ０．０１５ －

图１ ２４CrNiMo合金钢粉末的形貌和粒度分布.(a)形貌;(b)粒度分布

Fig敭１ Morphologyandparticlesizedistributionof２４CrNiMoalloysteelpowder敭

 a Morphology  b particlesizedistribution

束依次在每个条状区域内往复扫描,扫描方向垂直

于条状分区的长度方向,扫描间距为１１０μm.新一

层成形时,扫描路径转动６７°,如此重复.分别成形

１０mm×１０mm×１０mm 和１００mm×３０mm×
３０mm两种尺寸的样品,前者用于组织结构、致密度

及硬度分析,后者用于拉伸性能测试.SLM成形合

金钢件的化学成分与合金钢粉末一致,如表１所示.
另外制备了２４CrNiMo钢铸件(成分见表１),

用于进行对比试验.

图２ SLM工艺扫描策略示意图

Fig敭２ SchematicofscanningstrategyofSLMforming

选择成形合金钢的XOZ 面进行研磨、抛光,之
后再进行刻蚀,以观察其显微组织.刻蚀采用以下

两种方式:１)用４％硝酸酒精溶液(溶液中硝酸的体

积分数为４％)腐蚀１０s;２)先用４％硝酸酒精溶液

预腐蚀５~１０s,然 后 用 酒 精 清 洗,干 燥 后 再 在

Lepera试剂 (４０g/L苦味酸乙醇溶液与１０g/L偏

重亚硫酸钠水溶液以１∶１体积比进行混合)中浸泡

２０s.铸态试样经研磨、抛光后采用上述方式１)进

行刻蚀.
用AxioObserver．Zlm 光学显微镜(OM)和

PhilipsXLＧ３０FEG扫描电子显微镜(SEM)观察、分
析SLM成形合金钢及铸态合金钢的显微组织.由

于耐蚀性的差异,不同的组织经Lepera溶液刻蚀后

会在OM下呈现出不同的色彩,其中:奥氏体中的

合金元素含量越高,耐蚀性越好,呈现为白亮色;马
氏体由奥氏体快速转变而来,合金元素的固溶度高,
刻蚀后仍呈现白亮色;马氏体经回火后因析出碳化

物增加了界面数量,使得刻蚀后的颜色变暗,且随回

火程度增加由浅黄色向深褐色转变[２９].
采用 RigakuDMAX/２４００型 X 射线衍射仪

(XRD)分析合金钢的相组成,选用铜靶,扫描角度

为４０°~１００°,扫描速度为１(°)/min.采用直接对

比法计算残余奥氏体的含量[３０],计算公式为

Cγ％＝
１００

１＋
Rγ

Rα
×
Iα
Iγ

, (１)

式中:Rα 和Rγ 分别为αＧFe和γＧFe两相的强度因

子;Iα 和Iγ 分别为αＧFe和γＧFe两相衍射峰的积分

强度,其中αＧFe选取(２００)和(２１１)衍射峰,γＧFe选

取(２００)、(２２０)和(３１１)衍射峰,计算结果取平均值.
采用JEOLJEM２０１０F 型 透 射 电 子 显 微 镜

(TEM)观察SLM成形合金钢的显微结构并进行选

区电子衍射分析(SAED).TEM 样品的制备方法

０５０２００８Ｇ３
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为:选择SLM成形合金钢的 XOZ 面,对其进行研

磨抛光后,先使用４％硝酸酒精腐蚀５s,再采用聚

焦离子束(FIB)在样品的不同区域切取TEM样品.
采用阿基米德排水法测试成形合金钢的密度,

通过与铸件进行对比获得SLM 成形合金钢的致密

度.测试样品的尺寸为１０mm×１０mm×１０mm,

６个面均研磨至镜面效果.
采用HVＧ１０００型显微硬度仪分析成形合金钢

的硬度,加载载荷为０．９８N,加载时间为１０s,每个

样品测试１０个点后取平均值.沿成形合金钢的

XOY 面切取尺寸如图３所示的拉伸试样,然后用

INSTRON５９８２电子万能试验机测试试样的室温

拉伸性能,应变率为１０－３s－１.

图３ 拉伸试样的尺寸

Fig敭３ Sizeoftensilespecimen

３　试验结果及讨论

３．１　SLM 成形合金钢的显微组织和结构

图４给出了铸态合金钢和SLM 成形合金钢

(P＝３２０ W,v＝９５０mm/s)的 XRD图谱.铸态

２４CrNiMo合金钢的XRD谱中主要存在体心立方

(BCC)结构铁(αＧFe)的衍射峰,结合金相分析可知,
该组织为针状回火索氏体,见图５(a)给出的OM形

貌.而成形合金钢的XRD图谱中不仅有αＧFe的衍

射峰,还有微弱的面心立方(FCC)结构铁(γＧFe)的

衍射峰.在SLM 成形过程中,熔池的冷却速度极

快,合金钢极易形成马氏体组织,而后续熔覆层的再

加热作用会使得该马氏体发生一定程度的回火,因
此,BCC结构铁应为回火马氏体,FCC结构铁应为

未来得及转变的残余奥氏体.

图４ SLM成形合金钢与铸态合金钢的XRD图谱

(P＝３２０W,v＝９５０mm/s)

Fig敭４ XRDpatternsofSLMＧformedalloysteelandasＧcast
alloysteel P＝３２０W v＝９５０mm s 

为确定SLM 成形合金钢的显微组织特征,进
一步用Lepera溶液对其进行刻蚀,结果如图５(b)、
(c)所示.SLM 成形合金钢包含数个熔覆层,每个

熔覆层由多个熔道组成,如图５(b)所示.放大后可

以发现,其显微组织较铸态合金钢更细小,且可以分

成两个典型区域:熔池区和熔覆层之间的过渡区,如
图５(c)所示.其中:熔池区呈现浅褐色,为回火马

氏体组织;过渡区为亚表层被重新加热形成的热影

响区.靠近新熔覆层底部的区域受到的热影响最明

显,其内部出现了白亮色的岛状组织(其相组成和成

因将在后面详细阐述);远离新熔覆层底部的区域受

到的热影响减弱,显微组织的颜色由深褐色逐渐转

变为褐色,即马氏体的回火程度逐渐减弱.

图５ 合金钢的OM组织.(a)铸态合金钢(硝酸酒精溶液腐蚀);(b)(c)SLM成形合金钢的

XOZ 截面组织及其局部放大形貌(腐蚀剂为４％硝酸酒精溶液和Lepera溶液,P＝３２０W,v＝９５０mm/s)

Fig敭５ OM morphologyofalloysteel敭 a AsＧcastalloysteel etchedby４％nital   b  c XOZcrossＧsectionsof
SLMＧformedalloysteel etchedby４％nitalandLeperasolution P＝３２０W v＝９５０mm s 

　　熔池区的回火马氏体极其细小,在OM 下较难

分辨其细微结构及析出的碳化物,为此采用 TEM
对该区域进行观察,结果如图６(a)~(c)所示.由

图６(a)所示的明场像可以看出,马氏体板条的平均

宽度为５０nm.在图６(b)所示的暗场像中可以观

察到马氏体板条间出现的棒状或颗粒状析出相,经
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选区电子衍射(SAED)分析可以确定该析出相为θＧ
Fe３C碳化物,且碳化物和马氏体基体满足(１－０３)θ‖
(１－０１－)∂及[３１１]θ‖[１－１１]∂的取向关系.图６(d)为
热影响区的TEM明场像,可以发现,该区域中马氏

体板条明显宽化,平均宽度达到２００nm.由图６
(e)、(f)所示的SLM成形合金钢热影响区的暗场像

和选区电子衍射结果可知,马氏体板条间形成了块

状奥氏体,即 OM 像中的白亮色岛状组织,其与马

氏体满足KＧS关系(即(０１－１)∂‖(１－１１)γ,[１－１－１－]∂‖
[１０１]γ)与NＧW 关系(即(０１１)∂‖(１－１１)γ,[１－００]∂
‖[１０１]γ).另外,热影响区没有明显的碳化物析

出.奥氏体主要在热影响区形成的原因为:当高能

激光束对粉末床进行扫描时,会形成凹陷的熔池,温

度最高的区域为凹陷熔池的底部[３１],使得下方最邻

近熔覆层中的马氏体(热影响区)被加热到奥氏体化

温度以上,并开始向奥氏体转变.奥氏体优先在晶

界和马氏体板条边界等区域的富碳位置形核和生

长,同时周围马氏体中的碳元素向奥氏体内扩散,使
奥氏体的稳定性提高,奥氏体可保留至室温[３２].由

于高能激光束的快速移动,热影响区的奥氏体化时

间很短,因此仅生成少量奥氏体.另外,热影响区中

的马氏体板条发生回复后变宽,且马氏体中的碳元

素扩散进入奥氏体,导致马氏体中的碳含量降低,故
而热影响区中析出的碳化物明显减少.在远离新熔

池的区域,温度逐渐降低,当低于奥氏体化温度时,
不能发生上述转变.

图６ SLM成形合金钢熔池区和热影响区的TEM像(成形参数:P＝３２０W,v＝９５０mm/s).
(a)~(c)熔池区;(d)~(f)热影响区

Fig敭６ TEMimagesofmoltenpoolzoneandheataffectedzoneofSLMＧformedalloysteel

 formingparameters P＝３２０W v＝９５０mm s 敭 a ＧＧ c Moltenpool  d ＧＧ f heataffectedzone

３．２　激光工艺参数对显微组织的影响

图７给出了不同激光功率和扫描速度下SLM
成 形 合 金 钢 横 截 面 的 OM 像.在 ２００ W、

１２５０mm/s条件下,熔道呈液滴状,如图７(a)所示.
随着扫描速度降低,熔道宽度增大,深度增加,熔覆

层的平坦程度增大,如图７(b)、(c)所示.激光功率

对熔覆层形貌的影响与扫描速度的影响类似,增大

激光功率同样可使熔道变宽、加深,如图７(c)、(f)所
示.在３２０W、７５０mm/s条件下,如图７(f)所示,
激光能量的输入最大,熔覆层厚度达到最大,且熔覆

层最为平坦.在本研究中,起始熔覆层的扫描路径

平行于X 轴,之后每一层的激光扫描路径旋转６７°,
熔覆第四层时激光扫描路径共旋转２０１°,其角度几

乎与X 轴平行.因此,每隔两层就可以观察到一层

较平直且内部无热影响区的熔覆层,如图７(c)中的

第n 层和第n＋３层.
图８给出了典型激光工艺参数下成形合金钢熔

池区及热影响区显微组织的高倍SEM 像.随激光

功率增大或扫描速度降低,激光在单位面积上及单

位时间内输入的能量增加,导致熔池温度升高,这不

仅增大了对已成形部分的热作用,导致熔池区马氏

体的回火程度增加,马氏体板条宽化,还使得热影响

区的奥氏体化温度升高,奥氏体化时间延长,从而导

致该区域的马氏体板条宽化及奥氏体含量增多.另

外,热影响区的厚度也随激光输入能量的增加而增

大.结 合 OM 和 SEM 结 果 可 知,在 ２００ W、

１２５０mm/s条件下,热影响区的厚度约为９μm;在
３２０W、９５０ mm/s条 件 下,该 区 厚 度 增 大 至 约
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１２μm;在３２０W、７５０mm/s条件下,厚度增大至约

１６μm.激光输入能量增加使得熔覆层厚度增大,
因此热影响区所占比例降低,残余奥氏体含量减少.

如,在激光功率为３２０W 的条件下,残余奥氏体的

面积分数由９５０mm/s时的５．５％降低到７５０mm/s
时的３．０％.

图７ 不同激光工艺参数下SLM成形合金钢XOZ 截面的OM像(腐蚀剂为４％硝酸酒精溶液)

Fig敭７ OMimagesofXOZcrossＧsectionofSLMＧformedalloysteelwithdifferentlaserparameters etchedby４％nital 

图８ 不同激光工艺参数条件下SLM成形合金钢XOZ 截面的SEM像(腐蚀剂为４％硝酸酒精溶液)

Fig敭８ SEMimagesofXOZcrossＧsectionofSLMＧformedalloysteelwithdifferentlaserparameters etchedby４％nital 

　　由图７还可以发现,SLM成形合金钢内部出现

了孔洞(图中白色虚线圆圈标注区域),孔洞直径从

几微米到几十微米不等.其中,大尺寸孔洞呈不规

则形状,主要形成于熔道间搭接区的底部,部分孔洞

中存在球形颗粒,如图７(a)中的高倍SEM 插图所

示,这些孔洞主要为未熔合孔洞.小尺寸孔洞呈圆

形,主要出现在熔覆层内部,如图７(e)中高倍SEM
插图所示.在相同的激光功率下,随激光扫描速度

降低,孔洞数量逐渐减少;在相同的激光扫描速度

下,随着激光功率增大,孔洞数量同样减少.孔洞会

直接影响合金钢的致密度.图９总结了SLM成形合

金钢 致 密 度 随 激 光 功 率 和 扫 描 速 度 的 变 化:在
２００W、１２５０mm/s条件下,合金钢的致密度最低,仅
为９５．４％;当激光功率增大至３２０W且扫描速度降低

至７５０mm/s时,合金钢的致密度最高,为９９．９３％.
成形合金钢致密度随激光工艺参数的变化与图７中

孔洞的观测结果一致,即:提高激光功率或降低激光

扫描速度均可改善成形合金钢的致密度.
上述SLM成形合金钢显微组织随激光工艺参

数的演化可进一步由图１０所示的示意图进行描述.
在SLM过程中,每一层的成形实质上是对预置粉

末层进行逐道熔覆的过程.熔道侧面由于温度最低

而易产生粉末烧结特征,存在较大的起伏和孔洞,这
些缺陷一般可以通过后续熔道的搭接而被消除.当

激光输入能量较低时,如图１０(a)所示,一方面,熔
池的体积小,相同扫描间距条件下的搭接面积也较

小,导致搭接区底部的烧结颗粒不能熔化;另一方

面,熔池温度低,熔融合金钢的黏度大,不能较好地
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流入烧结部分填充其内部孔洞[３３].因此,多数未熔

合孔洞形成于搭接区底部.另外,较小的熔池导致

熔道边界曲率较大,多个熔道连接在一起就会形成

起伏明显的波浪形热影响区,并导致不易观察到平

行于X 轴的连续熔覆层(layern).增大激光输入

能量后,如图１０(b)所示,熔池体积增大,熔道间搭

接区变宽,同时熔池温度升高,熔融合金钢的流动性

增强,因此搭接区未熔合的孔洞得以消除.同时,熔
道边界的曲率变小,熔覆层中多个熔道连接而形成

的热影响区的起伏减小.增大激光输入能量后,虽
然未熔合孔洞基本消失,但熔覆层内部仍存在少量

细小的圆形孔洞,如图７(e)中高倍SEM 插图所示,
这主要是由于熔池内的保护气体或粉末熔化时产生

的蒸气在快速凝固条件下来不及逸出而被封存在熔

覆层内部所致[１４].

图９ 不同工艺参数下SLM成形合金钢的致密度

Fig敭９ RelativedensityofSLMＧformedalloysteel
withdifferentlaserparameters

图１０ SLM成形合金钢XOZ 面形貌随激光工艺参数演化的示意图.(a)激光输入能量较低时;(b)激光输入能量较高时

Fig敭１０ SchematicsofXOZcrossＧsectionmorphologyevolutionofSLMＧformedalloysteelwith
differentparameters敭 a Lowenergyinput  b highenergyinput

３．３　SLM 成形合金钢的力学性能

熔池区和热影响区是SLM 成形合金钢显微组

织中的两个典型区域,且其形貌会随激光功率和激

光扫描速度而发生变化,为此分别对这两个区域进

行显微硬度分析,结果如图１１所示.可以发现:在
相同的激光工艺条件下,熔池区的显微硬度明显高

于热影响区;随着激光功率增大或扫描速度降低,熔
池区和热影响区的显微硬度均逐渐降低.如前所

述,熔池区内的组织主要为细小的回火马氏体,其内

部大量的界面以及析出的细小碳化物起到了界面强

化和弥散强化作用,而热影响区内为板条明显宽化

的回火马氏体以及残余奥氏体,因此,熔池区的显微

硬度更高.随激光功率增大或扫描速度降低,熔池

温度升高,增强了对邻近已成形部分的热作用,导致

熔池区马氏体的回火程度增加,同时提高了热影响

区的奥氏体化温度,冷却后得到的残余奥氏体增多,

马氏体板条加宽.因此,这两个区域的显微硬度均

逐渐降低.铸态合金钢的显微硬度为３８８．７HV,接
近于成形合金钢件热影响区的显微硬度,但远低于

熔池区的显微硬度.
为研究激光工艺参数对成形合金钢拉伸性能的

影响,本文选取了三个典型样品:样品１＃,激光成

形参数P＝２００W,v＝９５０mm/s,其致密度较低,
为９８．３２％;样品２＃,激光成形参数 P＝３２０W,

v＝９５０mm/s,致密度为９９．８３％;样品３＃,激光成

形参数P＝３２０W,v＝７５０mm/s,其致密度较高,
为９９．９３％.样品２＃和样品３＃的致密度接近,但
它们的熔覆层形态明显不同,如图７(e)、(f)所示.
具体的拉伸实验结果如图１２和表２所示,其中,铸
态合金钢进行了相同的测试以作对比研究.随着激

光对熔池输入能量的增大(提高激光功率或降低激

光扫描速度),成形合金钢的抗拉强度和屈服强度逐
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渐降低,但均高于铸态合金钢.对于致密度较低的

样品１＃,其内部存在明显的孔洞,如图７(b)所示,
致使拉伸时因孔洞处应力集中而过早地形成裂纹,
加速断裂,因此其延伸率仅为７．７％;当致密度提高

图１１ 不同激光工艺参数下SLM成形合金钢XOZ
截面上熔池区和热影响区的显微硬度

Fig敭１１ Microhardnessofmoltenpoolzoneandheataffected
zoneinXOZcrossＧsectionsofSLMＧformedalloy
　　steelwithdifferentlaserparameters

至９９．８％以上(样品２＃和３＃)时,合金钢的延伸率

得以明显改善(１６．２％和１５．１％),已与铸态合金钢

的相当.可见,在合适的激光成形参数下,SLM 成

形２４CrNiMo合金钢的综合力学性能明显优于铸态

合金钢.

图１２ SLM成形合金钢与铸态合金钢的拉伸曲线

Fig敭１２ TensilecurvesofSLMＧformedalloysteel
andasＧcastalloysteel

表２　SLM成形合金钢与铸态合金钢的力学性能

Table２　MechanicalpropertiesofSLMＧformedalloysteelandasＧcastalloysteel

Mechanicalproperty Sample１＃ Sample２＃ Sample３＃ AsＧcastalloysteel
YieldStrength/MPa １２９２ １２５２ １１４１ １０３４
TensileStrength/MPa １４２６ １３６２ １３１５ １１５７
Elongation/％ ７．７ １６．２ １５．１ １５．４

　　熔池区内高硬度的细小回火马氏体是SLM 成

形２４CrNiMo合金钢具有高强度的决定性因素.细

小回火马氏体中大量的界面在拉伸变形过程中将强

烈阻碍位错运动,因此,成形合金钢的强度较铸态合

金钢明显提高.随着激光输入能量的降低,合金钢

的屈服强度由１１４１MPa增大至１２９２MPa,抗拉强

度由１３１５MPa增加至１４２６MPa.对于样品１＃,
其成形时的激光输入能量较低,熔池的冷却速度快,
得到了更细小的马氏体板条;同时,新熔池对已凝固

组织的热影响程度较弱,致使残余奥氏体量较少,且
马氏体回火程度也降低,此时获得的显微组织的强

度最高,从而导致拉伸时微裂纹扩展所需的临界应

力增大,所以样品的强度较高.但样品１＃的致密

度相对于样品２＃、３＃来说较低,随着拉伸时载荷

的增大,由孔洞缺陷导致的大量裂纹源同时启动,致
使样品１＃快速断裂.

随着激光输入能量的增大,样品２＃、３＃的致

密度提高,其延展性得以明显改善,且强度降低得不

大.这主要归因于成形合金钢中含回火马氏体和残

余奥氏体的层状复合组织.熔池区的回火马氏体强

度高,变形能力较弱,在高应力状态下极易萌生裂

纹,而对于热影响区中FCC结构的残余奥氏体来

说,其滑移系远多于BCC结构的马氏体,可以容纳

大量位错,具有较高的塑性变形能力[３４],使裂纹扩

展受阻,所以回火马氏体中产生的裂纹不易穿过热

影响区与相邻熔覆层中回火马氏体产生的裂纹相

连,从而显著降低了熔覆层之间的裂纹扩展速率,保
证了良好的塑性.与样品２＃相比,样品３＃的强度

有所提高,但延伸率降低,主要原因是随着激光扫描

速度 降 低(激 光 输 入 能 量 增 大),熔 覆 层 厚 度 由

５０μm左右增加到１００μm 以上,如图７(e)、(f)所
示,较厚的熔覆层导致其不同部位受新熔覆层热效

应的影响程度不同,顶部受到的热影响明显,马氏体

的回火程度较高,而底部所受影响较弱,马氏体较细

小,从而使得熔覆层内的组织不均匀,熔池底部强度

很高的细小回火马氏体与强度明显降低的热影响区

组织之间的变形协调性较差,极易萌生裂纹,导致延

伸率降低.同时,残余奥氏体减少也是合金钢塑性

降低的原因之一.
图１３为SLM成形合金钢与铸态合金钢拉伸断

口的典型形貌,可以发现,所有拉伸试样均出现了颈

缩,且断口均包括纤维区、放射区和剪切唇区.样品

２＃拉伸断口上的颈缩和拔出现象更明显,纤维区和

剪切唇的面积最大,放射区面积较小.观察样品２＃
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纤维区的高倍像可以看到大量的等轴韧窝,该样品的

拉伸断口呈典型的韧性断裂,韧窝深度较大,表明其

具有较好的塑性变形能力.韧窝尺寸大小不一主要

是由熔覆层组织的不均匀导致的.相比之下,样品

３＃拉伸断口上纤维区和剪切唇的面积较小,放射区

面积较大,纤维区出现了等轴韧窝、准解理面和撕裂

韧窝等断裂特征,断口表现为韧性断裂和准解理断裂

的混合断裂模式,且韧窝深度相对于样品２＃较浅,
说明样品３＃的塑性相对较差,这是由其熔覆层组织

的不均匀性加剧及残余奥氏体减少导致的.图１３(c)
为铸态合金钢的断口形貌,在其纤维区,剪切唇的面

积相对较小,放射区面积较大,纤维区由准解理面、撕
裂棱和少量韧窝组成,为准解理断裂特征形貌;较粗

大的铸态组织是其强塑性较低的主要原因.

图１３ SLM成形合金钢与铸态合金钢的拉伸断口形貌.(a)样品２＃;(b)样品３＃;(c)铸态合金钢

Fig敭１３ TensilefracturesofSLMＧformedalloysteelandasＧcastalloysteel敭

 a Sample２＃  b sample３＃  c asＧcastalloysteel

４　结　　论

本文 研 究 了２００~３２０ W 激 光 功 率、７５０~
１２５０mm/s激 光 扫 描 速 度 条 件 下,SLM 成 形

２４CrNiMo合金钢的组织结构演化及力学性能,得
到的主要结论如下:

SLM 成形合金钢的熔覆层由熔池区和热影响

区组成,微观组织为回火马氏体和少量残余奥氏体,
其中后者主要分布于热影响区内.

随着激光功率增大或扫描速度降低,成形合金

钢中的孔洞缺陷逐渐减少,在３２０W、７５０mm/s条

件下,成形合金钢的致密度最高,为９９．９３％;同时,
马氏体板条宽化,成形合金钢的显微硬度及强度均

较低.
在３２０W、９５０mm/s条件下,SLM成形合金钢

件具有最优的强塑性,屈服强度和抗拉强度分别为

１３６２MPa和１２５２MPa,延伸率为１６．２％,综合力学

性能明显优于铸态合金钢.
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