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有限元模型和 Rosenthal 方程在激光粉床熔融 Inconel 718 合金热学现象及微观研究方面具有广泛应
用。通过了解 Rosenthal 方程（该方程为有限元分析提供了一种非同寻常的方法）的优点及缺点，
研究潜在假设对于估计结果的影响，结合实验对材料物理特性进行对比分析。本文结合有限元模
型及 Rosenthal 分析方程预测熔池形状并与文献实验做比较，结果表明这两种方法均能够提供合理
准确的估计结果，包括预测出柱状凝固微结构和一次枝晶间距（PDAS）值，与实验结果符合良好。
与此同时，基于吸收率选择的灵敏度分析表明，与有限元法相比，Rosenthal 法对吸收率更为敏感，
其原因可能是 Rosenthal 法忽略辐射和对流造成的能量流失。
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1. 引言

在过去的10年中，增材制造（AM）技术尤其是激

光粉床熔化技术在设计和制造过程中备受关注[1,2]。该

技术相比减材制造具有更加显著的设计灵活性，同时，

当涉及定制化生产及小批量生产时，其具有明显的经济

优势。近几年，航空航天工业作为AM产生的重要试点

领域，已经开始通过AM技术开发实际产品。此外，一

些著名企业，如通用航空、劳斯莱斯、空客公司、波音

公司及惠普公司等也开始积极地将AM技术融入到本公

司的产品中[3]。钛、不锈钢、铝及镍基合金粉末等原

材料在AM技术中得到广泛应用[4]。Inconel 718是一种

在高温下具有明显的高屈服强度、高焊接性和高蠕变断

裂性能的沉淀硬化态镍-铬合金，被广泛应用于工作条

件严酷的航天工业[5]。为获取AM技术带来的优势，我

们需对其缺陷进行控制。

常见的AM技术缺陷包括因能量输入不足（及不恰

当的扫描参数）而导致的未熔合，因能量输入过度而造

成的穿孔以及因扫描速度过快造成的球化效应[6]。这

些技术缺陷会极大地影响产品的力学性能，并常常引起

部件开裂和层间脆弱连接。鉴于最终产品的质量在很大

程度上取决于工艺参数的选择，研究人员着力探究产品

尤其是Inconel 718的零件质量、微观结构、力学性能和

加工条件之间的关系。Sadowski等[7]确定了熔池形状及
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其尺寸对于几个工艺参数的函数，使正确的操作环境能

够被识别，并给出可靠的完全融合的扫描轨迹。Wang
等[5]实验研究了由AM技术制造的Inconel 718合金，发

现其微观结构及力学性能似乎与部件高度无关。此外，

研究人员观察到柱状微观结构贯穿于整个部件，而由

AM技术得到的产品准静态力学性能与由常规制造方法

得到的产品相比也更为优越。

尽管有必要对AM产品特性进行实验研究，但耗时

长且受限于所用研究技术。数学手段是探索研究在制造

过程中材料基本表现的一种补充方法。其中两种主要方

法是数值法与分析法。Rosenthal的分析模型可以为我们

粉末床产品的热学性能提供快速（只需几分钟）估计

[8]。然而，Rosenthal方程的推导是基于几种简化假设，

从而提高其估计结果的准确性和通用性。另外，数值法

往往比分析法所假设的参数更少，这也使它的结果的真

实性更胜一筹。然而它所需要的计算时间也通常更长。

比如说，我们研究小组所搭建的模型通常需要四核英特

尔至强E5处理器（2.8 GHz）计算4 ～ 6 h才能完成一个

在网格数约为80 000的材料上扫描长度为2 mm的热学计

算（这相当于物理时间中约1 ms）。然而，尽管这些差

异客观存在，这两种计算方法仍均取得了广泛应用。

Tang等[9]将Rosenthal方程与他们提出的准则一起

应用，以确定在几种合金系统中会导致未熔合的条件。

他们的分析精确地估计了在不同的制造条件下已完成部

分的未融合孔隙率。此外，Liang等[10]利用分析法及

现有的相关性开发了一幅可以预测Inconel 718合金一次

枝晶臂间距（PDA）的流程图。其结果在多组试验中得

到了充分验证。Romano等[11]应用有限元法计算了选

择性激光熔化（SLM）过程中材料的熔化和凝固过程。

Romano等的模拟结果通常过高地估计熔池的宽度值，

尤其是在大功率能量输入时。因此我们提出，将有效吸

收率的矫正系数与数值计算的结果相结合可以使得估计

值与测量值更好地吻合。此外应当指出，在以往的有限

元研究中，粉末往往被视作一种连续性材料[2,6,11,12]。
Yan等[13,14]在研究中考虑了计算域中粉末颗粒的存在，

多尺度建模技术也被用于研究从粉末尺度层面到层尺度

层面的综合性检测。因此，Yan的模型展现了在模拟实

际条件下对复杂的物理行为的捕捉，如粉末颗粒之间的

相互作用、球化效应及由表面张力引起的扫描轨迹的非

均匀性等。然而这种模型具有颇高的计算成本（据报告

需使用英特尔酷睿i7-2600处理器进行长达140 h即对应4 
ms物理时间的计算），而对单个扫描轨迹中缺陷萌生的

详细研究并不是本研究的重点。以往的研究表明，无论

是数值法还是分析法均可用于描述AM过程并得出令人

满意的结果。然而，这两种技术往往被分开研究，且二

者的综合比较研究仍然匮乏。

因此，本研究旨在全面比较数值法与分析法在描述

在由激光粉末床熔化技术生产Inconel 718合金产品过程

中熔化的应用。结合现有的理论标准，对制造部件的几

个重要参数(包括熔池尺寸、凝固行为及其微观结构等)
进行预测与比较。同时，将阐述数值假设对每种方法估

计结果的影响。通过有效实验数据证实预测。分析涵盖

较大范围的热能量输入，这有助于我们完全理解该实验

并确保数值结果的有效性。这项研究的结果有望加强我

们对加工参数和最终产品之间联系的理解，此外，我们

贯穿全文的讨论也为大家清晰地展示了Rosenthal方程法

在替代或补充有限元法方面的可行性和局限性。

2. 数值法：有限元法模型

我们采用三维（3D）有限元模型对AM过程中的温

度演化过程进行模拟，并对热敏材料的相关特性、运动

热源的高斯分布及自然对流和辐射所造成的热损失等参

数进行了充分考虑。采用COMSOL商业软件进行数值

计算。本研究中，使用一台拥有150 ～ 600 W激光功率

的激光器，光斑直径为75 µm，层厚40 µm，扫描速度

为960 mm·s–1，对AM过程中的典型处理参数进行模拟

和复制[11]。

2.1. 材料的性能

材料的密度、比热容、导热率和放射性关于温度的函

数如图1[11]所示，其定义了粉末、固体和液体相的性质，

此外，显热熔法是通常用于将固体和液体[15]之间的相变

所产生的潜热(L = 210 kJ·kg–1)相混合的方法。其中，ΔTm 

表示改进的比热容所定义的熔融温度范围，约为100 K， 

值集中在平均熔化温度约1613 K附近[16][式（1）]。
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P

P,modified P,sensible m

m m m m

  for 0.5  or 0.5
  for 
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C C L T
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式中，Cp与T分别为比热容与温度。

2.2. 热模型

热模型由基体和粉末层组成，基体和粉末层宽 
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1.5 mm、长2.5 mm。此外，基板高2 mm，而粉层的厚

度为40 µm，通常来讲，用于金属AM的基体尺寸较计

算域的尺寸偏大。然而，在制造过程中，基体仅仅起到

一个热沉的作用，有效地发生在顶面附近，并且随着与

顶部距离的增加而显著减小[11]。经分析验证，该计算

域足够大，限制计算负荷的同时不会影响历史温度的计

量与熔池的尺寸。然而，需要注意的是，在极高的能量

输入下，熔池的长度可能会超过2.5 mm，因此，若熔池

长度是影响结果的重要参数，则计算域的长度应根据熔

池长度适当调整。

然而，为了提高计算效率，并且由于熔池深度和宽

度是本研究的关注要点，因此我们使用了2.5 mm的规格

作为域长度。此外，在热计算中，我们选择忽略液体熔

池中的自然对流，这会导致熔池内的温度偏高，但对熔

池边缘结晶的预测几乎没有影响，熔池的传热主要受相

变和热传导的控制[17]。我们假设激光功率的分布服从

高斯分布，如公式（2）所示：

 
( )

( ) ( )2 2
0 0

2 2
0 0

22, exp
π

x x y yPq x y
r r
λ − − + −

=
   

 （2）

式中，P为激光功率；r 0为激光半径；λ为材料的吸

收率。

众多学者对Inconel 718合金的吸收率统计如表1所

示[11,18–20]，从0.3到0.87均有分布，差异较大。

表1中总结了1.06 µm波长激光对Inconel 718合金

的材料吸收率，这些激光器可与德国EOS GmbH的Yb：
YAG激光器相媲美。

Sainte-Catherine等[18]的实验研究表明，Inconel 
718合金的吸收率往往会随温度升高而增加。为了说明

预测结果对于吸收率的敏感性，在本研究中我们对吸收

率上下限为0.3和0.87的实验结果分别进行了数值分析。

此外，我们将在第4.1节讨论并给出最接近的熔池估计

宽度的拟合吸收率（它们的两种计算方法）。

利用辐射传热系数对上表面的辐射进行量化：

 ( )( )2 2
rad ∞ ∞h T T T Tεσ= + +   （3）

式中，hrad为辐射传热系数；σ为斯忒藩-玻尔兹曼常量；

ε为放射率；T∞为环境温度。

在实验过程中，假设反应皿的侧壁是绝缘的。我们

观测到基体的温度没有表现出明显变化，基体底层的边

界条件则一直处于室温[6]。图2（a）概括了本研究中

图1. 作为温度函数的 Inconel 718合金的热物理性质[11]。（a）密度；（b）比热容；（c）热导率；（d）放射性。

表1 1.06 µm 波长激光对Inconel 718合金的材料吸收率

Absorptivity Sources

0.87 Romano et al. [11]

0.3–0.55 Sainte-Catherine et al. [18]

0.51 Montgomery et al. [19]

0.38 Lee and Zhang [20]
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用于数值模拟的热学边界条件，而图2（b）则展现了在

有限元计算中我们所考虑的三维几何体。

3. 分析方法：Rosenthal 方程

Rosenthal[8]首先开发了能预测熔焊过程中的温度

曲线的分析法。由于熔焊和选择性激光（SLM）之间的

相似性，Rosenthal方程逐渐被推广用于预测激光熔化的

热学特性，具有简单且适用性广泛的优点。此外，这一

公式还可以作为时间、温度梯度、冷却速率和结晶速率

的函数，用于预测温度历史。Rosenthal方程基于以下假

设衍生而得：

• 热物理性质，包括热导率、密度和比热容。相变

潜热与温度无关，不包括在内。

• 扫描速度和输入功率恒定，并确保了熔池周围温

度分布的准稳态条件。

• 热源为点热源。

• 不考虑表面对流和辐射造成的热量损失，忽略液

体中的对流，且传热完全由传导来控制。

如要在粉末床生产过程中使用Rosenthal方程，首先

需要做一个附加假设：假设粉末的沉积对熔池尺寸的影

响较小。Montgomery等[19]以及Gong等[21]在与本实验

相同的条件下实验证明了该假设的正确性。将存在粉末

的固体基体作为实验组，不存在粉末的作为对照组，进

行扫描试验，所形成的熔池区域相似，无粉末情况下熔

池的宽度略大于另一组。这表明，在此项工作中，熔池

宽度的差异是微不足道的。

所得的解析式，即Rosenthal方程如下：

 
( )

0 + exp
2π 2

V rλPT T
kr

ξ
α
+

= −  （4）

式中，T0为远离顶部表面的温度；k为导热系数；V为扫

描速度；α为热扩散系数。应当指出的是，在公式（4）
中，激光沿x轴扫描，其中x-Vt的运动坐标被ξ所替换；

r为距热源的距离，将其定义为（ξ2 + y2 + z2）0.5。由于

Rosenthal方程不适用于温敏材料，故我们采用了如表2
所示室温下的材料特性[11]。

4. 结论

将Rosenthal方程法、有限元法以及对不同热输入值

进行试验所得的结果进行比较。由激光功率和扫描速度

计算而得的热量输入值如公式（5）所示。这两个参数

都很重要，因为它们均影响到了熔池的结构和扫描轨迹

中的热行为。

 
PE
V

=  （5）

图3显示了由有限元模型得到的温度曲线和熔池边

界。从有限元计算得到的热结果可以进一步用于计算熔

池尺寸、结晶速率和温度梯度，从而使对结晶微观组织

的预测成为可能。下文将数值法和分析法的结果与实验

图2. （a）热学边界条件：①激光的热能在顶面输入；②由于对流和辐射造成热能损失；③绝缘墙；④底部恒温。（b）有限元计算中所考虑的三
维几何体。
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测量结果进行比较。由两种方法获得的温度梯度和凝固

速率均将被反复检验，因为这些参数在微观结构的预测

中有着至关重要的作用。此外，我们将讨论比较由这两

种不同方法所获得的结晶图谱和PDA。

4.1. 熔池构型的实验、数值分析与分析结果

基于Rosenthal方程计算而得的熔池边界如图4所示。

熔池的宽度值在dy/dξ = 0时取最大值；Tang等[9]向我们

展示了下列方程式（由Rosenthal方程演变）可被用于估

计热扩散率相对较低的材料（如Inconel 718合金）的熔

池宽度值：

 ( )P m 0

8
πe

λPW
C V T Tρ

≈
−  （6）

式中，ρ为密度；W为熔池宽度。

应当指出，在Rosenthal方程的条件下，我们所预测

的是一个半圆形熔池截面（垂直于光束传播方向）。因

此，计算所得的熔池深度是熔池宽度的一半。

我们将实验结果与预测熔池宽度进行比较：

Sadowski等[7]实验研究了工艺参数对AM产品部分质量

的影响，其样品由EOSINT M 280（德国EOS GmbH公司）

机器对Inconel 718合金粉末加工而得。其实验参数涵盖

了40 ～ 300 W的电子束功率、200 ～ 2500 mm·s–1的扫

描速率、110 µm宽的扫描间距和75 µm宽的激光光斑直

径。实验研究中的参数处理与第2节中所述的数值模拟

中参数处理所用方法一致。由于这些实验涵盖了数值范

围广泛的激光功率参数和扫描速度参数，所以它们被用

于验证和比较数值法和分析法的预测能力。

图5将实验测量所得的宽度平均值（取值与熔池宽

度相同）与经Rosenthal方程法和有限元法预测的结果相

比较。该线宽平均值由投影在试样平面图的影像测量而

得[7]。对吸收率从0.3到0.87取不同数值进行数值估计，

以说明预测的灵敏度。同时我们发现在吸收率的拟合，

Rosenthal方程法取0.4时与实验结果最接近，而有限元

模型法的最接近取值为0.5。根据拟合结果来看，在 

0.4 J·mm–1的热输入条件下预测和测量结果是一致的。

在较高的热输入的条件下，有限元法往往低估了熔池的

宽度，Rosenthal方程法往往高估宽度。显微照片表明，

穿孔常常发生在高热输入的条件下[7]，而穿孔会导致

熔池变窄变深，由有限元法预测的较小熔池可能受到材

料表层过量辐射造成的能量损失的影响。因为在有限元

计算中不考虑熔池对流，所预测的熔池表面温度过高会

导致我们高估辐射损失。相比之下，Rosenthal法完全忽

略了熔池表面的辐射损失。

至于预测结果对于吸收率的敏感性，图5表明，与

有限元模型相比，Rosenthal方程法对吸收率更敏感，尤

其是在极高的热输入条件下，这一结果进一步证实了表

面辐射和对流热损失的重要影响，因为这些都是有限元

模型中考虑的参数，但在Rosenthal方程法的计算中是被

忽略掉的。

4.2. 热预测：温度梯度、冷却速率与结晶速率

结晶的微观结构受结晶过程中的温度梯度（G）和

结晶速率（R）等热条件的影响。Rosenthal方程使得通

图3. （a）有限元模型中的温度等值线（℃）和熔池边界（由黑线表示）的截面图（y-z）；（b）有限元模型的温度等值线（℃）和熔池边界（由黑线表示）
的纵向视图（x-z）。模拟激光功率为200 W，扫描速度为960 mm·s–1，吸收率为0.5。

表2 应用在Rosenthal方程中的Inconel 718合金室温材料热学性能

Property Value

Thermal conductivity, k 11.4 W·(m·K)–1 [11]

Density, ρ 8220 kg·m–3 [11]

Specific heat, CP 435 J·(kg·K)–1 [11]

Absorptivity, λ 0.3–0.87 (from Table 1)
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过这些参数进行快速估计成为可能。下列方程在ξ和z参
数方向上给出了温度梯度，由式（7）与式（8）可得熔

池截面在ξ-z平面及y = 0时的情况[参见图3（b）中的坐

标]，局部冷却速度(∂T/∂t)可以由公式（9）推算得出。
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在Bontha等[22]的研究中，熔池中不同位置所对应

的温度梯度、冷却速率和结晶速率显著不同。在AM过

程中需要对先前的沉积层进行部分重熔，以便将新层熔

合到其下面的层中，并避免因融合不充分而产生间隙。

然而，本研究所采用的是自熔池底部而上的平均热行

为，我们设它是在第n层的沉积中形成的，直到下一层

（n+1层）的熔池底部，如图6所示。换言之，在未对下

一沉积层进行重熔的区域内对热行为进行平均化。其基

本原理是，最终沉积的微观结构仅仅取决于最后一个熔

化阶段的热过程，而先前的熔化过程对其微观结构的形

成没有显著影响。因此，在本节中所得到的热行为将继

续应用于后续章节的微观结构预测中。

确定温度梯度及冷却速率之前，应先在公式（6）
找到熔池深度，而后应用公式（4）求解以确定ξ和z这
组沿熔池边界从熔池底部到距底部40 µm的位置（其中，

40 µm是当前研究中的层厚）。不同位置处ξ和z的集合用

于确定式（7）至式（9）的局部热行为。将所得的平均

值与有限元模型的结果相比较，结晶速率由总温度梯度

及冷却速率决定，如公式（10）所示。我们使用Matlab
软件包对结果进行了解析与计算。

 
2 2

1 1T TR
G t tT T

zξ

∂ ∂
= =

∂ ∂∂ ∂
+

∂ ∂  
 （10）

与Rosenthal方程类似，为了从有限元模型中得知物

质的热性能，也应首先确定其熔池深度。接下来，在未

经重熔的熔池中获取它不同位置对应的温度变化过程和

温度梯度，正如本节前文所描述的那样。为了更好地理

解，我们展示了一个使用200 W激光功率、960 mm·s–1 
扫描速度和0.5的吸收率的例子。在以上加工条件下，

熔池深度预计为69 μm。评估了5个不同位置的热变化过

程：分别为熔池底部以上5 μm、10 μm、20 μm、30 μm
和40 μm处。图7（a）、（b）展示了z轴方向的温度以及

温度梯度与时间的函数关系，图7（c）展示了冷却过程

中温度梯度与温度的函数关系。提取熔化温度下的温度

梯度、计算平均值并与Rosenthal方程的结果进行比较。

平均冷却速率也采用与温度梯度相同的方法提取，利用

公式（10）、温度梯度和冷却速率计算凝固速率。

图8展示了Rosenthal方程和有限元模型之间热行为

的比较。对多种热量输入进行分析，其中扫描速度固定，

激光功率可变，以实现目标能量输入。图8（a）～（c）
表明，两种方法预测得到相同的温度梯度趋势，即热量

输入较高时温度梯度变小，主要由较大的熔池尺寸和较

大的高温区域导致，这与更高的能量输入有关，并最

终减弱了熔化区域内的温度梯度。基于拟合的吸收率，

Rosenthal方程和有限元模型的温度梯度非常相似，但有

图4. 熔池边界的Rosenthal俯视样图，用于计算Inconel 718合金在吸收
功率142 W、V = 960 mm·s–1、点热源位于水平轴和垂直轴的交汇处的
数值。W表示熔池宽度，D表示熔池深度。

图5. 参考文献[7]中熔池宽度的实验结果与由Rosenthal方程法和有限
元模型预测的结果的比较。阴影区域显示了当吸收率从0.3到0.87时
的预测范围，而虚线则表示两种方法的拟合吸收率。
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限元模型的冷却速率和凝固速率略高于Rosenthal方程。

另外，从对熔池结构的预测来看，Rosenthal方程和

FE模型对冷却速率预测的差异在低能量密度下较小，在

高能量输入下增大。其中一个原因可能是预测的熔池尺

寸存在差异，对此，辐射和对流损失在高能量密度下可

能发挥重要作用。通过忽略热损失，Rosenthal方程比有

限元模型具有更高的整体热量输入，最终可能导致冷却

速率较低。此外，变温热导率在熔融温度下比在室温下

高出三倍，所以在有限元模拟中，较高的热导率加速了

凝固过程中的冷却。两种方法对冷却速率的预测值差异

在10% ～ 60%之间。Goldak等[23]之前对Rosenthal方程

和有限元模型进行比较，用于对焊接中的冷却速率进行

预测。他们发现，与实验结果相比，有限元模型将冷却

速率低估了5%，而Rosenthal方程则高估了41%。他们

的结果与本研究的结果不同，这表明有限元模型的冷却

速率高于Rosenthal方程，原因可能在于Goldak等[23]在
研究中使用的材料是低碳钢，据报道它的热导率在高温

下较低，因此考虑到变温热导率时，可能导致冷却速率

较低。另外，从灵敏度研究可以看出，两种方法预测的

冷却速率都对低能量密度下的吸收率选值非常敏感。然

而，当固有的冷却速率较低时，吸收率对冷却的影响在

热量输入较高时减小。

请注意，热分析是在初始温度接近室温的假设条件

下进行的。然而，当发生大量热量累积时，这个假设不

会成立。促进局部温度升高的因素包括：铺各层粉末之

间时间间隔短，导致冷却时间减少；扫描长度非常小，

导致层内温度迅速升高；几何特征非常小，由于周围粉

末导热性低而导致导热不良。如果发生以上任何一种因

素，Rosenthal方程都将不适用，除非可以独立计算初始温

度。相反，完整的有限元分析可以解释具体的几何形状。

4.3. 预测微观结构：凝固图和 PDAS
预测凝固微观结构有助于理解加工参数与微观结构

之间的相互作用。这有助于预测AM成形产品的力学性

能。图9展示了凝固微观结构图。此图可有效说明凝固

后的微观结构，凝固过程中微观结构受到温度梯度和凝

固速度控制[24]。有三种可能的固化微观结构：柱状、

混合和等轴状。图9分别给出了通过Rosenthal方程和有

限元模拟不同能量输入和不同熔池位置的结果。需要

注意的是该图仅给出了拟合吸收率的结果。能量密度从图6. 展现了熔池的两层：重熔的与未重熔的区域。

图7. （a）熔池内不同位置的温度-时间函数；（b）熔池内不同位置的温度梯度-时间函数；（c）冷却过程中熔池内不同位置的温度梯度-温度函数。
使用激光功率为200 W、扫描速度为960 mm·s–1、吸收率为0.5的有限元模型进行模拟。
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0.16 J·mm–1变化到0.63 J·mm–1，绘图位置分别为熔池底

部以上5 μm、10 μm、20 μm、30 μm、40 μm和50 μm。

图9说明，Rosenthal方程和有限元模拟获得的凝固图在

对数尺度上几乎没有差别，两种方法都预测了柱状结构

的形成。这个结果与Wang等[25]的一项研究十分吻合，

该项研究表明，由熔池底部沿[001]晶向取向生长的细

柱状枝晶状组织在Inconel 718制成的AM部件中比较常

见。但是，由于柱状和等轴微观结构的边界是用传统铸

件计算的[26]，凝固图和实际观察到的微观结构的一致

也可能是偶然现象。然而，在激光熔化粉末过程中，小

熔池对熔池边界外延晶粒生长起主导作用，同时高凝固

率将影响凝固图的适用性。

除了晶粒类型，PDAS也是影响力学性能的重要微

观结构特征[10]。因此，很多研究人员对凝固行为与

PDAS之间的关系进行了研究[27,28]。最常见的模型之

一是Kurz和Fisher（KF）模型[28]。KF模型[公式（11）]
已经被证明可有效而精确地确定镍基高温合金产品的

PDAS[29]。。

 
1 4

1 2 1 40

0

= 4.3 T D G R
k

Γδ − −∆ ⋅ ⋅
⋅ ⋅    （11）

式中，δ为PDAS（μm）；G为热梯度（K·m–1）；R为凝

固速度（m·s–1）。ΔT0，D，k0和Г是材料性质，由表3给

图8. Rosenthal方程和有限元模型中（a）温度梯度、（b）冷却速率和（c）凝固速率的比较。阴影区域表示在0.3~0.87范围内对吸收率的敏感性。
虚线分别表示Rosenthal方程和FE模型拟合吸收率为0.4和0.5的结果。

出[10,16]。图10展示了各种热量输入下采用分析法和数

值法对PDAS的预测。这两种计算方法都预测了PDAS
随着热输入的增加而增加的趋势，这正与Wang等[25]的
实验观察结果相同。Rosenthal方程的PDAS预测值略大

于有限元模型：这两种方法之间的差异达到了29%。为

了验证数值结果，用在数值计算类似处理条件下获得

的实验数据进行比较。Lee和Zhang[20]使用EOSINT M 
280（德国EOS GmbH公司）制造的Inconel 718零件做

实验，对PDAS进行了测量。在他们的研究中，能量密

度为0.3 J·mm–1时，PDAS值为1 ～ 1.8 μm。Rosenthal方
程和有限元模型的预测都与实验数据非常吻合。然而，

即使两种方法都能合理预测PDAS，由于实验数据不足，

也难以确定较好的PDAS预测模型。因此，更多的实验

数据，特别是在不同的能量密度下，对于提升分析法和

数值法的可信度至关重要。更多的数据也能识别出更好

的方法。

5. 结论

本文采用Rosenthal方程分析法和有限元法对SLM
制造的Inconel 718部件的热行为进行研究。分析对象包

括确定熔池结构、固化行为、晶粒类型的预测和PDAS。
预测的结果与文献的实验结果进行比较，同时也对这两



9Author name et al. / Engineering 2(2016) xxx–xxx

种方法进行比较以检查其预测能力的异同。得到的结论

如下：

（1）Rosenthal方程和有限元模型在能量密度小于 

0.4 J·mm–1时都能很好地预测熔池尺寸。然而，在较高的

能量密度下，Rosenthal方程预测的熔池尺寸大于有限元

模型，这可能是忽略了潜热和表面热损失等假设的结果。

（2）根据拟合的吸收率值，两种方法的温度梯度估

计值吻合较好，而有限元模型的冷却速率和固化率均高

于Rosenthal方程。

（3）由于Rosenthal方程没有考虑热损失，因此其对

熔池尺寸和冷却速率的预测对吸收率的选择比有限元模

型更为敏感。

（4）基于固化图，两种方法都预测了柱状增长，

这与实验得到的结果一致。此外，在对数尺度图上，

Rosenthal方程和有限元模型的结果在固化图上难以区分。

（5）Rosenthal方程的PDAS预测值大于有限元模型，

最大相差29%。与能量密度0.3 J·mm–1的实验结果相比，

两种方法都能合理预测PDAS。然而，需要更多的实验

PDAS数据以区分哪个模型更优，特别是用作能量密度

的函数。

（6）Rosenthal方程和有限元模型在低能量输入下提

供了相似和合理的热和微观结构预测，Rosenthal方程可

用于快速估算。然而在高能量输入时，应当谨慎使用

Rosenthal方程，因为被忽略的热损失可能影响较大。由

于包含了更真实的材料属性，因此有限元模型在高能量

输入下更精确。
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图9. （a）Rosenthal方程和（b）有限元模型的凝固图的比较。结果来
自0.4（Rosenthal方程）和0.5（有限元模型）的吸收率。

表3 用于预测PDAS的Inconel 718的各项材料性质

Property Value

Solidification interval, ΔT0 82 K [16]

Liquid diffusivity, D 3 × 10–9 m2·s–1 [10]

Partition coefficient, k0 0.7 [10]

Gibbs-Thomson coefficient, Γ 1.8 × 10–7 m·K [10]

图10. Rosenthal方程和有限元模型的PDAS预测比较，以及来自参考
文献[20]的实验结果。阴影区域表示结果对从0.3到0.87的各吸收率的
敏感度。虚线分别表示Rosenthal方程和有限元模型拟合吸收率为0.4
和0.5的结果。
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