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组织与力学性能的影响

张思远 1，2， 张友昭 2， 李相伟 2*， 张涛 1**， 袁超 2， 张书彦 2

1广州大学物理与材料科学学院，广东  广州  511442；
2东莞材料基因高等理工研究院，广东  东莞  523808

摘要  采用激光选区熔化（SLM）技术在 H13 模具钢顶部沉积了一种新型 3D 打印模具钢材料 AM40，通过扫描电镜

（SEM）和电子背散射衍射（EBSD）等方法，研究了热处理对 AM40/H13 双金属结构材料微观组织演变及其力学变

形行为的影响。结果表明：沉积态 AM40/H13 双金属材料界面无裂纹缺陷，AM40 侧呈现增材制造特有的

Marangoni熔池特征，以及细小的胞状和柱状结构的马氏体组织，H13 侧为粗大奥氏体组织，界面存在明显的组织不

均匀性。经过 1000 ℃淬火+560 ℃回火热处理后，熔池特征消失，H13 侧形成均匀的板条马氏体，消除了界面晶粒

尺寸和取向差的不均匀性，且界面处的元素扩散宽度增加 60 μm。沉积态 AM40/H13 界面硬度为 642 HV，高于

AM40（529 HV）和 H13（202 HV）。热处理消除了 AM40/H13 硬度的不均匀性，使整体平均硬度为 480 HV。热处

理后，AM40/H13 双金属的抗拉强度从沉积态的 644 MPa 提高到 1436 MPa，强度介于 AM40 和 H13 之间，断裂位置

从沉积态的 H13 侧变为 AM40 侧，界面保持较高的强度和塑性。
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1　引   言

激光选区熔化（SLM）作为增材制造（AM）技术的

重要分支，具有设计自由度高、近净成形、加工成形件

致密度高、冶金结合强的特点，适用于加工形状复杂的

工件，已成为航空航天、汽车、能源和生物医学应用中

快速制造的理想选择［1-4］。尤其是利用 SLM 制造随形

冷却水路模具，能显著提高冷却效率，缩短注塑周期，

在注塑、压铸和吹塑模具等领域具有广泛应用［5-7］。但

目前 SLM 打印时间长、成本高，限制了其在模具行业

的大规模工程化应用［8］。近些年，研究人员发现，采用

嫁接工艺，以传统锻压模具钢为基材，通过 SLM 在其

上方沉积模具钢粉末材料，实现异种材料的连接，可显

著提高生产效率和降低制造成本［9-13］。但是传统模具

钢粉末材料在合金成分、热处理工艺和力学性能等方

面都存在差异［14-15］，而且双金属模具材料的界面结构

以及热处理过程中的微观组织演变，会直接影响最终

模具的服役寿命［16-17］。如 Uematsu 等［17］研究发现，利

用 SLM 制备双金属马氏体时效钢，双金属结构在增材

制造材料的缺陷处产生疲劳裂纹，导致双金属结构的

疲劳强度低于传统锻造试样。

前期研究表明，虽然 SLM 制备的双金属马氏体时

效钢具有优异的界面结合强度，但界面处不均匀的微

观结构可能会降低双金属结构部件的服役性能［18-21］。

研究发现，热处理能改善材料的微观结构，进而影响双

金属材料的力学性能。如 Samei 等［22］研究 AISI 420/
Corrax 双金属马氏体时效钢时发现，经过 1010 ℃淬火

和 530 ℃回火热处理后，Corrax 合金形成 β-NiAl相，强

度大幅提高，双金属合金变形和断裂主要集中在强度

低的 420 合金一侧。而 Kučerová 等［23］研究 AHSS 高强

钢/18Ni300 双金属材料时发现，经过 900 ℃ 淬火和

425 oC 回火热处理后，虽然双金属材料的抗拉强度和

延伸率显著高于沉积态，但低于经过相同预热处理的

双金属材料。同样 Shakerin 等［24］研究 MS1/H13 双金

属马氏体钢时发现，经过 982 ℃的固溶处理，界面上形

成了板条马氏体形态，双金属组织的抗拉强度提

高 3 倍。

本文采用退火态 H13 模具钢作为基材，通过 SLM
技术制备了 AM40/H13 双金属模具钢，研究了热处理

对 AM40/H13 双金属结构材料微观组织和力学性能

的影响，揭示了双金属模具的变形和开裂行为。
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2　实验材料与方法

2.1　材料

实验材料为 AM40 模具钢粉末和商用退火态 H13
模具钢，AM40 与 H13 的化学成分如表 1 所示。其中，

AM40 模具钢粉末通过气雾化方法制备得到，粉末颗

粒球形度高，表面光滑，没有聚集的颗粒团，其扫描电

镜（SEM）图像如图 1（a）所示；使用激光粒度仪测量粉

末粒径分布，粉末平均粒径为 15~53 μm，符合正态分 布，满足 SLM 成形要求，结果如图 1（b）所示。

2.2　实验方法

采用激光选区熔化技术，制备 AM40/H13 双金属

结构模具钢。其中金属 3D 打印机配备 500 W 单模光

纤激光器，激光光斑直径为 60 μm。首先将退火态

H13 模具钢加工成尺寸为 80 mm×80 mm×50 mm 的

基座，对基座顶面进行机械磨光；其次采用 SLM 工艺

在 H13 模具钢基座上逐层沉积 AM40 材料，AM40 试

样为尺寸为 ϕ13 mm×50 mm 的圆柱。具体打印工艺

参数如下：前三层铺粉激光重熔 2 次，激光功率为

200 W，扫描速度为 700 mm/s，扫描间距为 90 µm，层

厚 度 为 30 µm，带 状 扫 描 策 略 。 最 后 制 备 出 一 组

AM40/H13 双金属结构模具钢，如图 2（a）所示。

采 用 线 切 割 方 式 切 取 AM40/H13 双 金 属 试 棒

［图 2（b）］，对部分 AM40/H13 双金属试棒进行热处理

（HT），具体热处理工艺为：1000 ℃保温 30 min 后水

冷，再进行 560 ℃保温 120 min 的回火处理，最后空冷

至室温。

2.3　微观组织表征

采用电火花线切割机分别切取 AM40、H13 和

AM40/H13 双金属结构试块，制备金相试样，观察试

样热处理前后的微观组织形貌。对金相样品进行磨

抛，使用 FeCl3+HCl+H2O 溶液进行腐蚀；采用 X 射

线衍射仪（XRD）确定材料（AM40 和 H13）的物相结

构，采用光学显微镜（OM）和配备能谱仪（EDS）的热

场发射扫描电镜以及 3D 测量激光共聚焦显微镜对

试样进行微观组织、元素分析和断口形貌观察；采用

安装在扫描电镜上的电子背散射衍射（EBSD）探头

对连接界面的晶粒形貌、取向和局部取向差进行

表征。

2.4　力学性能测试

采用多功能硬度测试仪对 AM40/H13 双金属结

构进行维氏显微硬度测量，设备载荷为 200 g，保载时

间为 10 s，每个硬度点间隔 50 μm，每组试样测试三组

数据，并取其平均值作为最终数据。经过适当加工，将

AM40/H13 双金属模具钢加工成图 3 所示的拉伸试

样，加工过程中保证连接界面位于拉伸试样中间位置，

同时为了对比热处理后 AM40、H13 和 AM40/H13 双

金属的力学性能，分别在相应的 AM40、H13 端切取拉

表 1　AM40 和 H13 的化学成分

Table 1　Chemical compositions of AM40 and H13

Material

AM40

H13

Mass fraction /%

C

0.20

0.40

Cu

0.50

Cr

0.50

5.25

Ni

0.50

Mo

4.00

1.35

V

0.20

1.00

Si

1.00

Fe

Bal.

Bal.

图 1　AM40 模具钢粉末的 SEM 形貌和粒径分布。（a）粉末形貌；（b）粒径分布

Fig. 1　SEM morphology and particle size distribution of AM40 die steel powder. (a) Powder morphology; (b) particle size distribution

图 2　AM40/H13 双金属结构示意图。（a）模具钢；（b）试棒

Fig. 2　Schematics of AM40/H13 bimetallic structure. (a) Die 
steel; (b) test rod
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伸样品。使用疲劳试验机，在 5×10-3 s-1 的应变速率

下进行拉伸实验，每组样品进行三次重复实验，并取平

均值获得拉伸强度和断裂延伸率。

3　分析与讨论

3.1　微观组织

图 4 为增材制造 AM40 沉积态和热处理态的显微

组织形貌。结果显示，沉积态 AM40 在沉积过程中形

成鱼鳞状熔池边界特征［图 4（a）］，熔池内部为柱状晶

组织和大小不一的片层微观组织结构［图 4（b）］。这

是由于在凝固阶段，熔池中存在温度梯度，形成了沿打

印方向生长的柱状组织结构，而且增材制造过程中的

冷却速率极快，形成了片层马氏体组织。AM40 经过

1000 ℃淬火+560 ℃回火热处理后，鱼鳞状特征消失

［图 4（c）］，熔池内的柱状晶结构转变为尺寸均匀的马

氏体结构，整体微观组织变得均匀，而且碳化物的析出

明显增多［图 4（d）］。

图 5 为 H13 模具钢的光学显微组织和高倍 SEM
组织形貌。图 5（a）为退火态 H13 的微观组织，主要包

含铁素体、粒状珠光体，并在等轴晶粒内部析出了大量

亮白色弥散分布的碳化物［图 5（b）］，实验结果与前人

结果［25-28］相似。退火态 H13 经过淬火热处理后，H13
的晶粒中形成了长板条马氏体，回火过程中过饱和 α
固溶体脱溶且碳化物析出、长大，在马氏体板条边界处

析出碳化物［图 5（c）和图 5（d）］。

进一步采用 XRD 研究 AM40 和 H13 热处理前后

的物相结构，如图 6 所示。结果显示：沉积态 AM40 主

要为 α 相，并且有较弱的 γ 相衍射峰，热处理后 γ 相衍

射峰消失［图 6（a）］，这表明在沉积态 AM40 中存在少

量的残余奥氏体，热处理后发生马氏体转变。退火态

H13 主要为 α 相，经过淬火+回火的热处理后，H13 完

全奥氏体化并形成回火马氏体，XRD 检测出马氏体的

α'相衍射峰，如图 6（b）所示。

图 7 为 AM40/H13 双金属结构连接界面区域的显

微组织形貌。从图 7（a）、（c）可以看到：AM40 部分存

图 3　AM40/H13 双金属模具钢拉伸样的形状与尺寸

Fig. 3　Shape and size of AM40/H13 bimetal die steel tensile 
specimen

图 4　AM40 样品的微观组织形貌。（a）沉积态 AM40 的光学形貌；（b）沉积态 AM40 的 SEM 形貌；（c）热处理态 AM40 的光学形貌；

（d）热处理态 AM40 的 SEM 形貌

Fig. 4　Microstructure morphologies of AM40 samples. (a) Optical morphology of as-deposited AM40; (b) SEM morphology of as-

deposited AM40; (c) optical morphology of heat treated AM40; (d) SEM morphology of heat treated AM40
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在少量孔隙，整体的致密度达到 99.9% 以上，连接界

面呈波浪状，没有发现孔洞或裂纹等缺陷，表明两侧

存在良好的结合。在沉积态的 AM40/H13 双金属结

构中，AM40 侧的熔池呈现出图 7（a）所示的鱼鳞状特

征，表明 AM40 在 H13 基材上逐层沉积成形；在连接

界面处能明显观察到 Marangoni 效应引起的熔池特征

［图 7（b）］，这是由于在打印过程中熔池中心和边缘

之 间 的 温 度 差 产 生 了 表 面 张 力［29］，从 而 产 生 了

Marangoni 对流，其促进了熔池中 AM40 和 H13 合金

元素的稀释，有利于两种金属间的结合。经过淬火+

回火处理后，增材制造的鱼鳞状熔池特征消失，包括

界面处 Marangoni 效应引起的熔池特征，如图 7（c）和

图 7（d）所示。

进一步采用 SEM 观察 AM40/H13 连接界面熔池

的组织形貌，如图 8 所示。结果显示：沉积态 AM40/
H13 界面区域含有亚微米尺度的粗、细等轴胞状结构

和柱状结构［图 8（a）］，胞状组织附着在基材上进行外

延生长［图 8（b）］，而柱状结构表现出垂直熔池边界向

熔池中心生长的趋势［图 8（c）］。这是由于不同位置

的G/R不同（G为温度梯度，R为凝固速率），故凝固过

图 5　H13 样品的微观组织形貌。（a）退火态 H13 的光学形貌；（b）退火态 H13 的 SEM 形貌；（c）热处理态 H13 的光学形貌；（d）热处理

态 H13 的 SEM 形貌

Fig. 5　Microstructure morphologies of H13 samples. (a) Optical morphology of annealed H13; (b) SEM morphology of annealed H13; 
(c) optical morphology of heat treated H13; (d) SEM morphology of heat treated H13

图 6　AM40 和 H13 的 X 射线衍射图。（a）AM40；（b）H13
Fig. 6　X-ray diffraction patterns of AM40 and H13. (a) AM40; (b) H13
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程中组织过冷度发生变化［30］，进而产生柱状晶和等轴

晶凝固［31］。柱状晶凝固时沿着最大热流方向（逆温度

梯度方向）择优生长拉长，形成 SLM 沉积层典型的

凝固形态［32］。而热处理后 AM40/H13 的界面熔池

组织发生明显变化［图 8（d）］，界面熔池内的柱状组

织和胞状组织消失，熔池组织表现为板条状马氏体

［图 8（e）］，这些马氏体组织能够提高双金属结构整

体的强度。在界面熔池内部有颗粒状碳化物析出

图 8　AM40/H13 双金属结构界面熔池形貌。（a）~（c）沉积态；（d）~（f）热处理态

Fig. 8　Weld pool morphologies of AM40/H13 bimetal structural interface. (a)‒(c) As-deposited; (d)‒(f) heat treated

图 7　AM40/H13 双金属结构界面的微观组织形貌。（a）（b）沉积态；（c）（d）热处理态

Fig. 7　Microstructure morphologies of AM40/H13 bimetallic structure interface. (a)(b) As-deposited; (c)(d) heat treated
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［图 8（f）］，经过淬火 + 回火热处理后，H13 基板与

AM40 在淬火过程中都发生马氏体相变，导致 AM40
与基材 H13 之间的界面难以区分。

图 9 为连接界面附近 Cr、V 和 Mo 合金元素的

EDS 分布结果。结果表明：在沉积态 AM40/H13 中，

靠近基材 H13 的区域，Cr 和 V 元素的含量较高；在靠

近 AM40 侧，Mo 元素的含量较高；连接界面处 Cr、V
和 Mo 元素均呈现出梯度过渡的分布趋势。经过淬

火+回火热处理后，高温淬火处理导致析出物溶解，因

此热处理后，AM40/H13 在连接界面处的 Cr和 V 元素

含量高于沉积态，在 AM40 侧的 Mo 元素含量比沉积

态的高，在 H13 侧的 Mo 元素含量比沉积态低，这表明

淬火+回火热处理能够促进原子扩散，并使元素在连

接界面处的扩散距离从 440 μm 提升到 500 μm，促进

了连接界面处元素的扩散，连接界面处形成了高度的

冶金结合。

图 10 为 AM40/H13 双金属结构界面区域的反极

图（IPF）、局部取向（LAM）和大、小角度晶界。结果显

示，沉积态 AM40 在打印过程中由于晶粒快速熔化和

凝固，形成细小的晶粒组织，与退火态 H13 的粗大等

轴晶形成鲜明的对比［图 10（a）］。图 10（b）展示了沉

积 态 AM40/H13 在 连 接 界 面 上 的 LAM 差 异 ，在

AM40 侧可观察到高密度的取向差，而退火态基材

H13 没有明显的晶粒取向差，并从图 10（c）可进一步观

察到小角度晶界几乎全部集中在 AM40 处。经过淬

火+回火热处理后，AM40 与基材 H13 均发生马氏体

相变［图 10（d）］，AM40/H13 的晶粒形貌与沉积态存

在明显差异，H13 形成马氏体，AM40 侧的细晶组织变

图 9　AM40/H13 双金属结构热处理前后在界面附近的合金元素分布。（a） Cr；（b） V；（c） Mo
Fig. 9　Alloy element distributions of AM40/H13 bimetallic structural at interface before and after heat treatment. (a) Cr; (b) V; (c) Mo

图 10　AM40/H13 双金属结构界面区域 EBSD 分析。（a）沉积态，IPF；（b）沉积态，局部取向差；（c）沉积态，大/小角度晶界；（d）热处

理态，IPF；（e）热处理态，局部取向差；（f）热处理态，大/小角度晶界

Fig. 10　EBSD analysis of interface region of AM40/H13 bimetallic structure. (a) As-deposited, IPF; (b) as-deposited, LAM; (c) as-

deposited, HAGB/LAGB; (d) heat treated, IPF; (e) heat treated, LAM; (f) heat treated, HAGB/LAGB
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为不规则粗晶和细晶的混合组织，与基材 H13 晶粒组

织相似，导致 AM40 与 H13 的界面几乎无法区分。另

外热处理后，界面附近的取向差均匀分布，大角度

（HAGB）和小角度（LAGB）晶界在界面上也几乎均匀

分布［图 10（f）］，表明淬火+回火热处理消除了界面微

观组织的不均匀性。

3.2　AM40/H13双金属结构的力学性能

AM40/H13 双 金 属 结 构 热 处 理 前 后 的 显 微 维

氏 硬 度 变 化 如 图 11 所 示 。 退 火 态 H13 基 材 的 硬

度较低，平均值约为 202 HV，显著低于 AM40 的硬度

（529 HV），而在连接界面靠近 AM40 一侧硬度最高，

达到 642 HV，远离界面后硬度平稳下降，最终达到基

材 H13 的硬度值。其中，连接界面区域高碳 H13 合金

侧的 C 元素向低碳 AM40 侧发生扩散，以及固溶强化

机制和胞状组织的硬化效应是连接界面硬度升高的主

要原因［图 8（a）］。经过淬火+回火热处理后，退火态

奥氏体在热处理过程中的快速冷却引起马氏体转变，

使得基材 H13 的硬度提高到 483 HV，约为退火态的

2.5倍。但 H13的硬度略高于 AM40硬度（479 HV），整

体硬度在界面区域均匀过渡。另外，热处理使 AM40
侧生成了较为粗糙的马氏体晶粒［图 10（d）］，导致硬度

降低，相比于沉积态降低了约 50 HV。因此，淬火+回

火热处理后界面组织更均匀，硬度的不均匀性被消除。

AM40/H13 双金属结构和热处理后 AM40、H13
的室温拉伸应力 -应变曲线如图 12 所示，相应的力学

性 能 测 试 结 果 如 表 2 所 示 。 结 果 显 示 ，在 沉 积 态

AM40/H13 双金属结构中，由于退火态 H13 存在铁

素体和珠光体［图 5（b）］，故其强度最低（抗拉强度为

644 MPa），塑性最好，断裂延伸率为 29%。经过淬

火+回火热处理后，AM40/H13 双金属结构中 H13 一

侧发生马氏体相变［图 8（d）］，使得抗拉强度大幅提升

到 1436 MPa，约为热处理前的 2 倍，其断裂延伸率相

应下降到 7.3%。另外，经过相同热处理后，由于 H13
碳含量明显高于 AM40，故 H13基材的强度（1807 MPa）
高于 AM40 合金（1329 MPa）。另外，AM40 存在孔洞

缺陷，拉伸过程中优先在缺陷处发生断裂，这也是

AM40 强度和塑性低于 H13 的原因之一。

3.3　断口形貌分析

图 13 为 AM40/H13、AM40 和 H13 的拉伸纵向断

口形貌。沉积态 AM40/H13 双金属结构在远离界面

的基体 H13 中发生断裂，并呈现出明显的颈缩现象。

这 是 由 于 退 火 态 H13 的 屈 服 强 度 远 低 沉 积 态

AM40，故拉伸过程中优先在 H13 侧出现屈服、颈缩

并断裂的现象，并表现出较低的强度和较高的断裂

延伸率。经过淬火+回火热处理后，基材 H13 发生

马氏体相变并在回火中析出碳化物，使得 H13 强度

（1807 MPa）超过热处理的 AM40（1329 MPa），导致

拉伸过程中优先在远离界面的 AM40 处出现屈服和

断裂的现象［图 13（b）］。另外，AM40 断口附近存在

孔洞缺陷［图 13（c）］，导致 AM40 塑性也低于 H13。总

之，热处理前后 AM40/H13 双金属结构均断裂于远离

图 12　拉伸应力应变曲线

Fig. 12　Tensile stress-strain curves

图 11　AM40/H13 双金属结构界面附近的显微硬度

Fig. 11　Microhardness of AM40/H13 bimetallic structure at 
interface

表 2　拉伸试样的力学性能

Table 2　Mechanical properties of tensile specimens

Sample
As- deposited AM40/H13

HT AM40/H13
HT AM40
HT H13

Yield strength /MPa
352±2

1319±21
1222±13
1550±48

Ultimate tensile strength /MPa
644±1

1436±55
1329±33
1807±22

Elongation /%
29.0±1.1
7.3±0.8
8.0±1.3

14.0±0.5
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界面的位置，表明连接界面具有较强的冶金结合，并非

双金属结构中的脆弱区域。

图 14 为热处理前后 AM40/H13 双金属结构及热

处理态 AM40、H13 的横向断口形貌。从图 14（a）可以

观察到，沉积态 AM40/H13 双金属结构出现明显的颈

缩特征，包含外部的剪切唇和内部的韧性区，并在断

口内部观察到大量细小的韧窝形貌［图 14（c）］，为典

型的韧性断裂［30］。而热处理后 AM40/H13 的宏观断

口形貌比较平整［图 14（b）］，表现出解理断裂的河流

花样，并伴随着少量的韧窝形貌［图 14（d）］，这说明热

处理后 AM40/H13 的断口是准解理和韧窝型断裂的

混合断口，整体塑性较低，与拉伸结果吻合。AM40 的

断口特征与 AM40/H13 的断口特征类似［图 14（e）］，

断口形貌呈现出河流花样、韧窝与撕裂棱，同样为准

解理和韧窝型断裂的混合断口。热处理后 H13 的断

口存在大量的韧窝［图 14（f）］，这是由于热处理后

H13 析出物增多，在拉伸过程中，位错的堆积增加了

应力集中，故析出物和基体分离，从而形成韧窝，整体

表现为韧性断裂。

图 13　拉伸纵向断口形貌。（a）沉积态 AM40/H13；（b）热处理

态  AM40/H13；（c）热处理态 AM40；（d）热处理态 H13
Fig. 13　Tensile longitudinal fracture morphologies. (a) As- 

deposited AM40/H13; (b) HT AM40/H13; (c) HT 
AM40; (d) HT H13

图 14　拉伸横向断口形貌。（a）（c）沉积态 AM40/H13；（b）（d）热处理态 AM40/H13；（e）热处理态 AM40；（f）热处理态 H13
Fig. 14　Tensile transverse fracture morphologies. (a)(c) As-deposited AM40/H13; (b)(d) HT AM40/H13; (e) HT AM40; (f) HT H13

4　结   论

通过激光选区熔化技术制备了 AM40/H13 双金

属结构，研究了 AM40/H13 双金属结构热处理前后的

界面特征、微观组织、显微硬度和拉伸性能，主要研究

结果如下：

1） 沉积态 AM40/H13 双金属材料连接界面无裂

纹缺陷，组织不均匀，AM40 侧为细小的马氏体组织，

H13 侧为粗大奥氏体组织，在连接界面熔池处发现

Marangoni对流以及胞状和柱状组织，但合金元素在界

面处呈均匀的梯度过渡分布，具有良好的冶金结合。

2） 经淬火+回火热处理后，AM40 侧熔池特征及

柱晶组织消失，H13 侧发生马氏体相变，形成板条马氏

体，界面附近的晶粒尺寸和位错密度相似，消除了界面

组织的不均匀性；连接界面处的元素发生互扩散，扩散

距离从沉积态的 440 μm 增加到 500 μm。

3） 沉积态 AM40/H13 双金属 H13 侧的硬度最低

（202 HV），AM40 硬度次之（529 HV），界面硬度最高

（642 HV）；双金属拉伸优先在 H13 侧发生变形和开

裂，强度为 644 MPa，断裂延伸率为 29%，表现为韧性

断裂；经过热处理后，H13 硬度提高至 483 HV，与热处

理后的 AM40 硬度（479 HV）相当，消除了硬度的不均

匀性，拉伸强度提高至 1436 MPa，拉伸优先在 AM40
侧孔洞缺陷处出现断裂，表现为解理性断裂。

4） AM40/H13 双金属材料经过淬火+回火热处

理后，微观组织和硬度的不均匀分布得到消除，元素间

的扩散得到促进，拉伸强度得到大幅提升，抗拉强度介

于 AM40 和 H13 之 间 ，断 裂 位 置 处 于 远 离 界 面 的

AM40 一侧。
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4　结   论

通过激光选区熔化技术制备了 AM40/H13 双金

属结构，研究了 AM40/H13 双金属结构热处理前后的

界面特征、微观组织、显微硬度和拉伸性能，主要研究

结果如下：

1） 沉积态 AM40/H13 双金属材料连接界面无裂

纹缺陷，组织不均匀，AM40 侧为细小的马氏体组织，

H13 侧为粗大奥氏体组织，在连接界面熔池处发现

Marangoni对流以及胞状和柱状组织，但合金元素在界

面处呈均匀的梯度过渡分布，具有良好的冶金结合。

2） 经淬火+回火热处理后，AM40 侧熔池特征及

柱晶组织消失，H13 侧发生马氏体相变，形成板条马氏

体，界面附近的晶粒尺寸和位错密度相似，消除了界面

组织的不均匀性；连接界面处的元素发生互扩散，扩散

距离从沉积态的 440 μm 增加到 500 μm。

3） 沉积态 AM40/H13 双金属 H13 侧的硬度最低

（202 HV），AM40 硬度次之（529 HV），界面硬度最高

（642 HV）；双金属拉伸优先在 H13 侧发生变形和开

裂，强度为 644 MPa，断裂延伸率为 29%，表现为韧性

断裂；经过热处理后，H13 硬度提高至 483 HV，与热处

理后的 AM40 硬度（479 HV）相当，消除了硬度的不均

匀性，拉伸强度提高至 1436 MPa，拉伸优先在 AM40
侧孔洞缺陷处出现断裂，表现为解理性断裂。

4） AM40/H13 双金属材料经过淬火+回火热处

理后，微观组织和硬度的不均匀分布得到消除，元素间

的扩散得到促进，拉伸强度得到大幅提升，抗拉强度介

于 AM40 和 H13 之 间 ，断 裂 位 置 处 于 远 离 界 面 的

AM40 一侧。
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Abstract

Objective　Selective laser melting (SLM) technology offers a wide range of design freedom, high density, and strong metallurgical 
bonding; thus, it is highly suitable for processing workpieces with complex shapes. A conformal cooling mold formed via SLM can 
improve the cooling efficiency and decrease the injection cycle time. However, only a few types of mold steel materials are suitable for 
3D printing because of long processing time and high costs. First, conventional processes can be employed to manufacture 
conventional parts; subsequently, complex parts can be built using SLM. With this approach, the manufacturing efficiency can be 
improved and costs can be reduced. In this study, a new type of 3D printing die steel material (AM40) is deposited on a commercial 
H13 substrate using SLM. The effects of heat treatment (HT) on the microstructure and mechanical properties of AM40/H13 
bimetallic structural materials are studied, and the deformation and cracking behaviors of the bimetallic molds are revealed.

Methods　 In this study, AM40 steel powder and annealed H13 steel sheets are used. SLM is used to deposit AM40 onto the H13 
substrate. Subsequently, quenching and tempering are performed to study the effects of the heat treatment. The particle size 
distribution is characterized using a laser particle size analyzer, whereas the microstructure and fracture morphology are characterized 
using optical microscope (OM) and scanning electron microscope (SEM). The grain morphology, orientation, and local misorientation 
of the bonding interface are characterized using electron backscatter diffraction (EBSD). Additionally, a Vickers microhardness tester 
is employed to measure the microhardnesses of the as-built and heat-treated samples. Tensile tests are performed using a fatigue 
testing machine.

Results and Discussions　 No crack defect is observed at the interface of the as-built AM40/H13 bimetallic structure and the 
unique Marangoni molten pool at the interface (Fig. 7). Moreover, fine cellular and columnar martensite structures are observed in the 
AM40 region (Fig. 8). The microstructure of H13 is coarsened austenite (Fig. 5), and the distinct microstructural inhomogeneity is 
observed at the bonding interface. After quenching and tempering, the characteristics of the molten pool disappear, and uniform lath 
martensite microstructures form in the H13 region (Fig. 8). The inhomogeneity of the grain size and misorientation at the interface 
are eliminated (Fig. 10). Moreover, the diffusion width of element at the interface increases from 440 μm to 500 μm (Fig. 9). 
Additionally, the hardness of the as-built AM40/H13 at the bonding interface is 642 HV, which is higher than those of AM40 
(529 HV) and H13 (202 HV). The average hardness of HT-AM40/H13 at the bonding interface decreases to 480 HV (Fig. 11), thus 
indicating that the hardness difference between AM40 and H13 is eliminated by the heat treatment. The tensile strength of HT-

AM40/H13 increases significantly from 644 MPa to 1436 MPa (Fig. 12). Furthermore, some dimples, along with a cleavage pattern, 
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are observed in the fracture (Fig. 14), thus indicating that the fracture mode is a combination of ductile and brittle. The increase in the 
tensile strength and ductility of the heat-treated AM40/H13 bimetallic alloy is analyzed based on the microstructure and fracture 
morphology of the bonding interface.

Conclusions　 In this study, the as-built AM40/H13 bimetallic structure does not exhibit crack defects at the interface, and the 
microstructure is heterogeneous. Marangoni convection and cellular and columnar structures are observed in the weld pool at the 
interface. The alloying elements are evenly distributed at the interface, thus indicating good metallurgical bonding. After heat 
treatment, the grain size and dislocation density near the interface are similar, thus eliminating the inhomogeneity of the interface 
structure. The elements at the interface diffuse, and the diffusion width increases by 60 μm. The hardness at the as-built AM40/H13 
bimetallic H13 side is the lowest (202 HV), followed by that at the AM40 side (529 HV); by contrast, the interface hardness is the 
highest (642 HV). Tensile deformation and cracking of the bimetal preferentially occur at the H13 side, with a strength of 644 MPa 
and fracture elongation of 29%, thus indicating ductile fracture. After heat treatment, the hardness of H13 increases to 483 HV, 
which is equivalent to that of AM40 (479 HV) after heat treatment, and the inhomogeneity of the hardness is eliminated. In addition, 
the tensile strength of HT-AM40/H13 increases significantly from 644 MPa to 1436 MPa, which is between those of AM40 and H13. 
The fracture is preferentially located at the AM40 side, far from the interface. Further, some dimples and cleavage patterns are 
observed, thus indicating that the fracture mode is a combination of ductile and brittle.

Key words laser technique; selective laser melting; bimetallic structure; heat treatment; connecting interface; microstructure; tensile 
property
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