
第 43卷 第 2期

2016年 2月
Vol. 43, No. 2
February, 2016

中 国 激 光
CHINESE JOURNAL OF LASERS

0203003-

5CrNi4Mo模具钢选区激光熔化增材制造组织
演变及力学性能研究

陈洪宇 顾冬冬 顾荣海 陈文华 戴冬华
南京航空航天大学材料科学与技术学院 , 江苏 南京 210016

摘要 利用选区激光熔化 (SLM)增材制造技术成功制备了 5CrNi4Mo模具钢试件，研究了激光成形 5CrNi4Mo模具钢

的相变过程及其机制，分析了激光线能量密度η(激光功率与扫描速度之比)对 SLM成形件致密度、显微组织和力学

性能的影响规律。研究表明：过高的η(387.5 J/m)引起球化效应，使得成形件内部含有残留孔隙，成形致密度降低；

过低的η(155.0 J/m)导致熔体润湿性较低，成形致密度较差。将η优化为 258.3 J/m时，成形试件加工缺陷减少，成形

致密度提升到 98.12%。激光加工的快速冷却作用易导致马氏体相变；原始粉末中的 Mn、Ni、Cr等合金元素可以增

加过冷奥氏体的稳定性，降低马氏体临界冷却速度，从而确保了马氏体转变的顺利进行；随着η的降低，马氏体组织

发生明显的细化。当η=193.8 J/m，成形试件具有较高的显微硬度 (689.5 HV0.2)、较低的摩擦系数 (0.44)和磨损率 [2.3×
10-5 mm3/(N·m)]。
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Abstract The 5CrNi4Mo die steel is successfully prepared by selective laser melting (SLM) additive manufacturing
technology. The mechanism of the phase transformation is investigated and the influence of the applied laser linear
energy density h (the ratio of laser power to scan velocity) on densification, microstructure, and mechanical
properties of SLM-processed parts is studied. It shows that a high h results in the formation of residual pores and
lowers the densification level, caused by severe balling phenomenon. A low h causes the limited wetting ability and
low densification level. When h is optimized at 258.3 J/m, the SLM-processed parts have an improved densification
level of 98.12% without apparent process defects. The laser-induced large solidification rate leads to the martensitic
transformation. Alloying elements such as Mn, Ni, and Cr in the original powder can stabilize the undercooling
austenite and lower the critical cooling rate of martensite transformation, ensuring the successful process of
martensite transformation. The microstructures of martensite are further refined with decreasing h. When h is
193.8 J/m , high microhardness of 689.5 HV0.2, low friction coefficient of 0.44 and wear rate of 2.3 × 10-5 mm3 /(N·m)
are obtained for the SLM-processed parts.
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1 引 言
近年来，基于材料逐层叠加成形的激光增材制造 (LAM)技术得到了飞速发展，已成为当前世界上最为先

进的制造技术之一。该技术是以计算机辅助设计 (CAD)建模为基础，通过软件将三维模型分层切片，激光根

据切片信息逐层扫描粉末材料，最终叠加成为目标产品 [1-3]。与传统的材料去除成形相比较，该技术的特点

在于：成形灵活性高，大大节约时间和成本；适于制造结构复杂的金属零件；满足个性化定制要求 [4-6]；具有独

特的激光快速加热-凝固成形机制。选区激光熔化技术 (SLM)是目前激光增材制造技术中比较成熟的快速

成形工艺之一。基于近几年来激光快速成形设备的长足进步 (表现为高功率光纤激光器的使用，铺粉精度的

提高等)，SLM技术发展迅速，在航空航天、国防及医学等领域受到持续关注 [7-8]。该技术利用激光完全熔化金

属粉末直接制造出目标产品，成形致密度可达到 98%以上，且一般无需后处理等辅助工序 [9]。

铁基合金 (主要是钢)具有资源丰富、价格低廉、使用方便和便于回收等特点，是工业生产和生活中广泛

使用的材料。传统去材制造方法虽然可以低成本生产性能多样的铁基材料，但往往存在工序多、生产周期

长以及复杂内腔结构零件加工困难等问题。SLM技术可以快速、低成本地制造结构复杂的铁基零件/模具，

弥补了传统制造方法的不足 [10]，因此研究铁基合金 SLM成形工艺、组织及性能具有重要意义。目前铁基合金

SLM成形仍然存在一些问题。首先，成形致密化是铁基合金 SLM成形研究的关键共性问题。工艺参数选择

不当易导致球化效应并产生微裂纹，进而降低成形致密度 [11-12]。其次，铁基合金激光快速熔化/凝固的成形机

制使得成形组织难以控制 [13]。再者，铁基合金中 Cr、Mn、Ni等合金元素对成形组织产生影响，其作用机制尚

未深入研究。此外，SLM 技术若运用于复杂模具制造，成形件必须具有优良的力学性能，如较高的硬度、较

好的耐磨性，这些力学性能指标与成形件的致密性、显微组织均匀性密切相关。然而，据作者所知，目前对

于铁基合金激光成形的相变过程及相变机制研究不多，关于合金元素对相变过程作用机制的分析尚缺，且

铁基 SLM成形件摩擦磨损性能、相组成以及显微组织演变与工艺参数之间的内在联系还需进一步的研究，

才能使 SLM技术更成熟地运用于复杂结构零件/模具生产。

本文利用 SLM技术在不同工艺参数下制备 5CrNi4Mo模具钢试件，研究 5CrNi4Mo模具钢在 SLM加工过

程中的相变机制，分析不同工艺参数下成形试样的致密性、显微组织演变及硬度、耐磨性的变化规律，探讨

原始粉末材料中合金元素的作用机制，优化 SLM成形工艺，并阐明其调控机理。

2 实 验
2.1 实验材料

实验采用气雾化 5CrNi4Mo模具钢粉末，该粉末化学成分如表 1所示。粉末颗粒呈球状 [图 1(a)]，平均粒

径为 21.6 μm。

表 1 5CrNi4Mo模具钢的化学成分(质量分数，%)
Table 1 Chemical compositions of as-used 5CrNi4Mo die steel powder (mass fraction, %)

Element
Content

Fe
Balance

C
0.45

Cr
1.35

Ni
4.0

Mo
0.25

Si
0.25

Mn
0.40

P
≤0.025

S
≤0.005

图 1 (a) 原始粉末形貌 ; (b) SLM成形试样

Fig.1 (a) Particle morphology of original powder; (b) SLM-processed parts
2.2 成形过程

实验采用的 SLM成形设备包括 200 W高功率 YLR-200激光器 (光斑直径为 70 μm)、自动铺粉装置、保护

气体填充装置以及用于控制成形过程的计算机控制系统。实验设备原理图如图 2所示。保护气体为氩气，
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控制成形腔体内的氧含量低于 1.0×10-5。利用自动铺粉装置将粉末均匀铺展在成形基板上，计算机控制激

光束扫描粉层的指定区域，成形零件的一个水平二维截面。随后成形缸下降一定高度，供粉缸上升相同的

高度，铺粉装置再次铺粉。重复上述步骤，直至加工出 5 mm×5 mm×7 mm的块状试样，如图 1(b)所示。加工

过程中铺粉厚度为 50 μm，扫描间距为 50 μm，激光功率 P=77.5 W，扫描速度 V=200，300，400，500 mm/s。定

义激光线能量密度η(η=P/V)，相应的η分别为 387.5、258.3、193.8、155.0 J/m。

图 2 成形设备原理图

Fig.2 Schematic of SLM apparatus
2.3 试样的表征与分析

成形试样从基板上切下后，采用 Archimedes法测算 SLM成形试样的致密度。采用 Bruker D8 Advance型
X 射线衍射仪 (XRD)进行物相分析。采用 CuKα衍射 (λ=0.1540598 nm)，电压为 20 kV，电流为 20 mA。采用

HNO3(4 mL)、无水乙醇 (96 mL)溶液对试样进行腐蚀，腐蚀时间为 15 s。采用 XJP-300型光学显微镜观察试样

横截面的金相显微组织。采用 Quanta 200 扫描电镜 (加速电压为 20 kV)和 S-4800 型场发射扫描电镜 (FE-
SEM，加速电压为 5 kV)观察不同η下成形试样组织变化。利用 HVS-50型数字显微硬度计测定试样的显微

硬度值，载荷为 1.96 N(200 g)，加载时间为 15 s，实验中测量 20个不同点的硬度值。摩擦磨损实验利用 HT-
500高温摩擦仪在室温下进行，载荷为 230 g，转速为 560 r/min，摩擦时间为 15 min。对磨材料为 GCr15钢球，

直径为 3 mm，平均硬度为HRC60。

3 结果与讨论
3.1 物相分析

图 3(a)为不同η下 SLM 成形试样在 2θ=20°~80°扫描范围内测得的 XRD 衍射图谱。图 3(b)为 2θ=43.5°~
45.5°范围内成形试样的 XRD衍射图谱。表 2为成形试样的衍射峰强度、半峰全宽 (FWHM)以及衍射峰 2θ角

图 3 (a) 不同η下 SLM成形试样 XRD衍射图谱(2θ范围为 20°~80°); (b) 不同η下 SLM成形试样的衍射峰相对于

标准衍射峰的角度变化

Fig.3 (a) XRD profiles of SLM-processed parts at different η, obtained over a wide range of 2θ (20°~80°);
(b) XRD profiles in the vicinity of standard diffraction peaks of α-Fe
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相对标准α-Fe衍射峰 (PDF No. 6-696)的角度变化。由图 3(a)可知，在不同η下成形试样的衍射峰为α-Fe峰，

没有发现其他物相的衍射峰。结合图 3(b)和表 2可见，在所有η下，成形试样的衍射峰 2θ角都小于标准的α-
Fe衍射峰角度 (2θ=44.67°)。此外，随着 V从 200 m/s增加到 500 m/s，成形试样衍射峰 2θ角呈现先增大后减小

的变化趋势。同时，随着 V的逐渐增大，衍射峰出现了逐渐宽化的趋势，表明成形试样显微组织发生了细化。

表 2 SLM成形试样的衍射峰强度、半峰全宽以及衍射峰 2θ角相对标准α-Fe衍射峰角度的变化

Table 2 XRD data showing variation in the intensity, FWHM and displacement of identified peaks for α-Fe phase
Sample η /(J/m)

387.5
258.3
193.8
155.0

2θ displacement /(°)
0.13
0.01
0.05
0.11

Intensity
3316.67
2716.67
2266.67
3216.67

FWHM
0.268
0.274
0.312
0.359

SLM过程中，粉末发生完全熔化形成具有连续液相前沿的移动熔池，此时激光扫描速度 V对熔池的过冷

度和凝固速度产生较大影响。熔池中凝固前沿的移动速度 Vs与 V的关系可表示为 [14]

V s = V cos θ , (1)
式中θ为 Vs与 V之间的夹角。SLM过程中熔池内部动力学过冷度可表示为 [15]

ΔTk = V s
λ

, (2)
λ = ΔH fV0

kBT
2
L

, (3)
式中λ为界面动力学系数，ΔHf为熔化潜热，V0为声速(m/s)，kB为玻尔兹曼常数，TL为液相线温度(K)。熔池中凝

固前沿随高能激光束的移离快速向前移动，此时熔池具有较大的冷却速度 (102~106 K/s)。同时，原始粉末中

的 Mn、Ni、Cr等合金元素具有降低马氏体临界冷却速度的作用，使得熔池冷却速度易达到马氏体临界冷却

速度，从而促进淬火效应，发生马氏体相变。由于马氏体是碳在α-Fe中的过饱和固溶体，过饱和碳引起α-
Fe的晶格畸变，使得晶胞中 Z轴方向晶格常数增大，X、Y轴方向的晶格常数减小。通过 Bragg方程 [16]

2d sin θ = nλ ( )n = 1,2,3,… , (4)
可知晶格畸变使得晶格面间距 d值增大，伴随着衍射峰 2θ角的减小。通常，马氏体转变伴随着微观体积的膨

胀，从而对晶界产生相变应力。随着 V的增大，由快速冷却引起的热应力增大，在相变应力和热应力的共同

作用下，晶格常数受到影响，导致晶格面间距 d值减小，对应着衍射峰 2θ角的正偏移 [17]。随着 V进一步增大，

根据 (1)式，此时熔池凝固前沿具有更大的移动速度 Vs，增大了熔池的过冷度 [(2)式和 (3)式]。熔池过冷度越

大，晶核的临界形核功越小，从而提高形核率，晶粒发生细化。随着晶界的增多，马氏体转变产生的相变应

力及热应力可以由更多的晶界所承担，导致晶格常数的变化不是那么显著，衍射峰 2θ角减小。

3.2 致密度分析

图 4为不同η下 SLM 成形试样横截面微观结构光学照片。当η较低 (155.0 J/m)时，成形试样表面存在较

大的孔隙，孔隙呈现出不规则形貌 [图 4(d)]。此时，成形试样致密度仅为理论密度的 89.40%[图 5(a)]。随着η

增大到 193.8 J/m，成形试样的致密度得到了很大程度的改善，其表面仅存在少量微小孔隙，孔隙形状为近圆

形 [图 4(c)]。此时，成形试样致密度增加到理论密度的 95.36%[图 5(a)]。η进一步增加到 258.3 J/m，成形试样

表面接近全致密，可以观察到连续、稳定的熔池 [图 4(b)]，此时成形致密度达到理论密度的 98.12%[图 5(a)]。
增大η到 387.5 J/m，成形试样表面开始出现微小不规则孔隙 [图 4(a)]，此时成形致密度下降为理论密度的

94.17%[图 5(a)]。
SLM过程中形成液相量的多少对成形试样凝固组织连续性、致密度产生很大影响 [18]。熔池中液相动力

粘度μ与温度 T的关系可表示为 [19]

μ = 16
15

m
kBT

γ , (5)
式中 m为原子质量，kB为玻尔兹曼常数，T为熔池中液相温度，γ为液相表面张力。当η较低 (155.0 J/m)时，较
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低的 T导致了较大的液相粘度μ，严重降低了熔体的润湿性，熔体的流动性下降。同时，较大的 V往往增加熔

体的不稳定性，不稳定的液相易分裂成球形的团聚物，以降低其表面能达到平衡状态，导致球化效应的产

生，从而造成较大孔隙的出现。随着η增大到 193.8 J/m，此时μ随熔池温度的升高而降低，液相的流动性及润

湿性提高，成形致密度得到很大程度的改善。成形试样表面仍分布着少量近圆形孔隙，这与成形过程中气

体的析出有关。通常，液态金属对气体的溶解能力远大于固态金属，高能激光束作用于金属粉末使其完全

熔化成液体，此时液态金属具有较高的气体溶解度，根据文献 [20]，在接下来的凝固过程中，从液态金属中析

出的气体分子发生聚集，形成气泡 [图 6(a)]。由于 V较大，气泡没有足够的时间在熔池凝固之前逸出熔池表

面，则被保留下来形成近圆形的孔隙[图 6(b)]。随着η增大到 258.3 J/m，熔体中的气体有足够的时间在熔池凝

固之前逸出，此时激光能量足够大，熔体得以均匀铺展，层与层之间形成连续、均匀的冶金结合，从而提高了

成形试样的致密度。η进一步增大到 387.6 J/m，此时呈高斯分布的激光能量过大，熔池中产生了显著的温度

梯度，温度梯度使液相形成较大的表面张力梯度，导致液相流动产生 Marangoni 流 [21]。η的增大伴随着

Marangoni流的增强，从而增大 SLM过程中的球化倾向，不断前进的液相前沿出现金属球化物 [图 5(b)]，引起

球化效应。连续出现的金属球化物会对下一层的铺粉产生影响，降低铺粉质量，从而降低成形试样致密度。

图 4 不同η下 SLM成形试样横截面微观结构光学照片。 (a) η=387.5 J/m; (b) η=258.3 J/m; (c) η=193.8 J/m; (d) η=155.0 J/m
Fig.4 Optical images showing characteristic microstructures on cross-sections of SLM-processed parts at different η.

(a) η=387.5 J/m; (b) η=258.3 J/m; (c) η=193.8 J/m; (d) η=155.0 J/m

图 5 (a) 不同η下 SLM成形试样致密度 ; (b) η = 387.6 J/m时 SLM成形试样表面形貌 SEM图像

Fig.5 (a) Variation in densification level of SLM-processed parts with η; (b) surface morphology of SLM-processed parts at a high η of
387.6 J/m showing the occurrence of balling effect by FE-SEM

图 6 (a) 熔池中气体的聚集-长大过程 ; (b) η=193.8 J/m时 SLM成形试样横截面光学图像

Fig.6 (a) Process of nucleation-growth of pore in the melt pool; (b) optical microscopic image showing characteristic morphology on
cross-sections of SLM-processed parts when η=193.8 J/m
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3.3 显微组织分析

图 7为不同η下 SLM 成形试样横截面典型的微观组织 SEM 图像。从图中可见，凝固组织均为板条马氏

体组织；许多平行的板条构成一个板条束，板条马氏体由不同位向的板条束组成。随着η的降低，马氏体组

织发生了细化，η=193.8 J/m时，形成的马氏体组织分布最为均匀。

影响马氏体相变的因素很多。首先是冷却速度。当熔池的冷却速度大于马氏体临界冷却速度，过冷到

马氏体转变开始温度Ms以下时，就开始马氏体相变。随着温度的降低，马氏体转变量逐渐增多，当温度降低

到马氏体转变终了温度 M f时转变结束。而马氏体临界冷却速度又跟粉体材料中的合金元素有关。在铁粉

中加入 Mn、Ni、Cr等元素可以增加过冷奥氏体的稳定性，降低马氏体临界冷却速度，从而促进马氏体转变。

其次，马氏体转变量取决于Ms与M f的位置。过多合金元素的加入会降低Ms点，增加成形试样中残余奥氏体

的含量。实验所用原始粉末中合金元素含量不多，对 Ms点影响不大，但仍可有效地稳定过冷奥氏体。在熔

池的快速冷却作用下，马氏体转变得以顺利进行。

图 7 不同η下 SLM成形件横截面显微组织 SEM图像。 (a) η=387.5 J/m; (b) η=258.3 J/m; (c) η=193.8 J/m; (d) η=155.0 J/m
Fig.7 SEM images showing characteristic microstructures on cross-sections of SLM-processed parts at different η.

(a) η=387.5 J/m; (b) η=258.3 J/m; (c) η=193.8 J/m; (d) η=155.0 J/m
3.4 硬度与摩擦磨损性能分析

图 8为不同η下成形试样横截面显微硬度的变化情况。图 9为不同η下成形试样的摩擦系数和磨损率。

从图中可见，对于所有参数下的成形试样，平均显微硬度都达到了 45钢淬火硬度，很好地证明了在 SLM过程

中发生了马氏体转变。η=155.0 J/m和η=387.5 J/m对应的成形试样由于残余孔隙较多，致密度较差，平均显微

硬度值较低，分别为 620.5 HV0.2和 609.3 HV0.2，摩擦系数分别为 0.75和 0.62，磨损率分别为 8.6×10-5 mm3/(N·m)
和 5.7×10-5 mm3/(N·m)。此外，成形试样的硬度测量值波动较大，这与孔隙的不均匀分布和组织不均匀有

关。η=193.8 J/m和η=258.3 J/m对应的成形试样中残余孔隙较少，致密性较好，马氏体组织分布均匀、细小，

硬度测量值波动较小，平均显微硬度值达 689.5 HV0.2和 659.6 HV0.2，摩擦系数分别为 0.44和 0.58，磨损率分别

为 2.3×10-5 mm3/(N·m)和 3.8×10-5 mm3/(N·m)。可见随着工艺参数的优化，成形试样耐磨性有明显提高。比较

η=193.8 J/m与η=258.3 J/m时成形试样的硬度及耐磨性，可知前者具有更加优良的力学性能，这是因为随着

V增加到 400 mm/s，即使成形致密度有所降低，但较大的冷却速度导致的细晶强化对成形试样性能的影响更

为显著，从而增加了成形试样的硬度和耐磨性。

图 8 不同η下 SLM成形试样的显微硬度

Fig.8 Microhardness of SLM-processed parts under different η
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图 9 (a) 不同η下 SLM成形试样的摩擦系数 ; (b) 不同η下 SLM成形试样的磨损率

Fig.9 (a) Friction coefficient of SLM-processed parts under different η; (b) wear rate of SLM-processed parts under different η

4 结 论
1) 5CrNi4Mo模具钢 SLM 成形试件的致密度与加工过程中的η密切相关。经优化 SLM 工艺参数，当η=

258.3 J/m时，熔体铺展均匀，层与层之间形成连续、均匀的冶金结合，成形致密度提升到 98.12%。

2) 通过激光加工过程中的快速冷却作用可以获得具有均匀细化马氏体组织的 5CrNi4Mo模具钢 SLM成

形试件。原始粉末中的Mn、Ni、Cr等合金元素可确保马氏体转变的顺利进行。

3) 当 η =193.8 J/m 时，成形试样平均显微硬度可达 689.5 HV0.2，摩擦系数平均值为 0.44，磨损率为

2.3 × 10-5 mm3 /(N·m) ，具有优良的耐磨性能。
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