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摘要　采用ＣＯ２ 激光器对高强铝合金２５１９Ｔ８７进行焊接，研究了其激光焊接头组织和力学性能特征，并与熔化极

气体保护焊（ＭＩＧ）焊接头的组织和力学性能进行了对比。实验结果表明，激光焊焊缝组织细小，晶界共晶相呈短

棒状均匀分布，时效后焊缝中有大量细小θ′相均匀析出，且熔合线附近没有形成等轴晶区，而熔化极气体保护焊焊

缝组织晶粒粗大，晶界共晶相呈长条网络状分布，时效后焊缝中的θ′相尺寸大，数量少，且分布不均匀，熔合线附近

还存在一个较宽的等轴晶区。焊后时效激光焊接头抗拉强度可达到母材的７４％，并且随着焊接速度的增加，接头

抗拉强度随之增加，而熔化极气体保护焊焊接头抗拉强度仅仅只有母材的６１％，且激光焊接头的热影响区（ＨＡＺ）

中没有明显的软化区。
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１　引　言

　　２５１９铝合金可热处理强化，具有较高的强度、

良好的抗腐蚀性能以及较高的高温和超低温性能，

被广泛应用于航空航天、车辆装甲以及其他一些运

载工具的结构材料［１～４］。目前针对这种铝合金的焊

接主要采用普通电弧焊，但是由于铝合金熔点低、热

传导系数大、密度小、线膨胀系数大等特点，普通电

弧焊焊接时容易产生气孔、裂纹及热变形等缺陷，往
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往焊后接头强度只有母材的６０％左右，大大限制了

其在工业上的应用［５，６］。激光焊能量密度高，焊接

热输入小，焊接速度快，焊缝和热影响区都比较窄，

接头变形小，在焊接铝合金方面有较大的优势。本

文采用 ＣＯ２ 激光对２５１９Ｔ８７高强铝合金进行焊

接，将其组织和力学性能与普通电弧焊进行对比，充

分体现激光焊在焊接高强铝合金方面上的优势。

２　实验材料和方法

实验所用母材为２５１９Ｔ８７高强铝合金，Ｔ８７表

示母材的热处理制度为固溶处理后，经７％的冷加

工冷变形，然后进行人工时效。焊丝采用美国

ＥＲ２３１９标准焊丝，焊丝与母材成分见表１。激光焊

以及熔化极气体保护焊（ＭＩＧ）的焊接参数见表２和

表３。

表１ 母材及焊丝的主要成分（质量分数，％）

Ｔａｂｌｅ１ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｏｆｂａｓｅｍａｔｅｒｉａｌａｎｄｆｉｌｌｅｒｗｉｒｅ（ｍａｓｓｆｒａｃｔｉｏｎ，％）

Ｃｕ Ｍｎ Ｚｒ Ｔｉ Ｆｅ Ｚｎ Ａｌ

ＥＲ２３１９ ６．２ ０．４０ ０．１０ ０．１０～０．２０ ０．３０ Ｂａｌ

２５１９Ｔ８７ ５．６ ０．２８ ０．１９ ０．０６ ０．１５ ０．０７ Ｂａｌ

表２ 激光焊焊接工艺参数

Ｔａｂｌｅ２ Ｌａｓｅｒｗｅｌｄｉｎｇｐａｒａｍｅｔｅｒｓ

Ｌａｓｅｒｐｏｗｅｒ

犘Ｌ／ｋＷ

Ｄｅｆｏｃｕｓｉｎｇ

Δ犳／ｍｍ

Ｗｉｒｅｆｅｅｄｉｎｇｓｐｅｅｄ

狏１／（ｍ／ｍｉｎ）

Ｗｅｌｄｉｎｇｓｐｅｅｄ

狏２／（ｍ／ｍｉｎ）

Ｓｈｉｅｄｉｎｇｇａｓ

　

ＬＢ１ ３．５ ０ ３．０ １ ４０Ｌ／ｍｉｎＨｅ＋１０Ｌ／ｍｉｎＡｒ

ＬＢ２ ３．５ ０ ３．０ ２ ４０Ｌ／ｍｉｎＨｅ＋１０Ｌ／ｍｉｎＡｒ

表３ 熔化极气体保护焊焊接工艺参数

Ｔａｂｌｅ３ ＭＩＧｗｅｌｄｉｎｇｐａｒａｍｅｔｅｒｓ

Ａｒｃｖｏｌｔａｇｅ

／Ｖ

Ａｒｃｃｕｒｒｅｎｔ

／Ａ

Ｗｉｒｅｆｅｅｄｉｎｇｓｐｅｅｄ

／（ｍ／ｍｉｎ）

Ｗｅｌｄｉｎｇｓｐｅｅｄ

狏２／（ｍ／ｍｉｎ）

Ｓｈｉｅｄｉｎｇｇａｓ

　

ＭＩＧ ２４ ２４０ ６．０ ０．３８ ３５Ｌ／ｍｉｎＨｅ＋１５Ｌ／ｍｉｎＡｒ

　　焊前垫板以及试板均用丙酮进行清洗，表面氧

化膜采用钢丝刷清除干净。试板尺寸为２６０ｍｍ×

１９０ｍｍ×２０ｍｍ，采用平板对接进行多道焊，两种

焊接工艺的坡口形貌如图１所示。熔化极气体保护

焊焊接工艺采用的是双Ｖ型坡口，坡口角度为７０°，

钝边为２ｍｍ；激光填丝焊采用双Ｖ型坡口，坡口角

度为３．５°，钝边为６ｍｍ。两种焊接工艺正反各需４

道。焊后对板材进行时效处理，处理规范为１５０℃

×２０ｈ。

图１ 坡口形貌

Ｆｉｇ．１ Ｇｒｏｏｖｅｏｆｔｈｅｔｗｏｗｅｌｄｉｎｇｐｒｏｃｅｓｓｅｓ

拉伸实验按 ＧＢ２６５０８９标准在 ＡＧ１００ＫＮＥ

（５０ｋＮ）及ＵＨＦ５０Ａ（２５０ｋＮ）拉伸实验机上完成

的。焊接接头硬度测试实验是在日本ＡＫＡＳＨＩ的

ＭＶＫＥ型显微硬度计上完成，加载载荷为１００ｇ，

加载时间为１５ｓ，取点位置距焊缝表面２ｍｍ处。采

用ＬＥＩＣＡＭＥＦ４金相显微镜对接头的组织进行了

观察与分析，利用日本的ＪＳＭ６４００型扫描电镜

（ＳＥＭ）及配带的ＬＩＮＫ公司能谱分析仪（ＥＤＳ）进

行拉伸试样断口分析。硬度测试以及组织观察均在

表面焊道进行。

３　实验结果及分析

３．１　接头组织

图２为母材的组织状态，母材的晶粒呈板条状，

在晶粒内部弥散分布着粗大的θ相。母材中主要强

化相是θ′相，这些细小的析出相在基体〈１００〉面上

排列，且呈相互垂直状，其半径大约在４０ｎｍ左右，

如图２（ｂ）所示。

图３为激光焊及熔化极气体保护焊的焊缝组

织。高强铝合金的焊缝组织主要是以α（Ａｌ）固溶体

为主，在基体晶界和枝晶间分布着大量的α＋

θ（ＣｕＡｌ２）共晶组织。高强铝合金的激光焊以及熔

化极气体保护焊焊缝中心的晶体形态均为等轴晶，

其中激光焊焊缝晶粒更为细小。两者在共晶相的形

态上也存在较大的差别，激光焊焊缝中晶界共晶相

呈短棒状分布，且晶内有大量弥散状共晶相颗粒，而

熔化极气体保护焊焊缝中晶界共晶相的宽度比较
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图２ 母材的组织

（ａ）母材的光学组织；（ｂ）母材中的强化相θ′相

Ｆｉｇ．２ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｂａｓｅｍｅｔａｌ．（ａ）ＯＭｐｈｏｔｏ；

（ｂ）ＴＥＭｐｈｏｔｏｏｆｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇｐｈａｓｅθ′ｉｎｂａｓｅｍｅｔａｌ

图３ 激光焊（ａ）及熔化极气体保护焊（ｂ）的焊缝组织

Ｆｉｇ．３ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｌａｓｅｒｗｅｌｄｓ（ａ）ａｎｄ

ＭＩＧｗｅｌｄｓ（ｂ）ｃｅｎｔｅｒ

大，呈长条网络状分布在晶界，晶内颗粒状共晶相的

数量非常少。研究证明晶界上共晶相如果呈网络状

连续分布，则焊缝金属的强度将显著降低［７］。图４

为两种焊接工艺的焊缝中心Ｃｕ元素的面扫，从图

中可以看出与激光焊相比熔化极气体保护焊焊缝中

大部分Ｃｕ元素都偏析到晶界上，晶内溶质元素的

含量比较少。焊缝中溶质元素的偏析遵从Ｓｈｅｉｌ定

律［８］

犆ｓ＝犓０犆０（１－犵）
犓
０－１， （１）

式中犆ｓ为凝固物质的溶质元素的含量；犆０为原始合

金的起始溶质元素含量；犓０ 为Ｃｕ元素的平衡分配

系数；犵为已凝固金属所占的百分比。因为Ｃｕ元素

的分配系数小于１，当犵＝０时，枝晶中心开始凝固，

此时溶质元素含量比较低。随着凝固的进一步进行

犵值增加，凝固金属中溶质元素的含量随之增加，最

后凝固的即为晶界共晶相。对于焊接过程来说，凝固

是在非平衡的情况下进行的，枝晶都在一定的过冷

度下凝固。由于过冷度的存在，增加了枝晶前沿液态

物质中的溶质元素含量，而且随着过冷度的增加，溶

质元素的含量增加幅度也随之升高。由于激光焊焊

接速度快，枝晶前沿的过冷度大，枝晶前沿液态物质

中的溶质元素含量比较高，相当于犆０ 的值比较高，

因此凝固的基体中溶质原子含量比较高，从而晶界

的共晶相数量比较少。分别对激光焊以及熔化极气

体保护焊的焊缝枝晶中心进行能谱分析仪成分分析

发现，ＬＢ１枝晶中心的Ｃｕ元素质量分数为３．６％左

右，ＬＢ２枝晶中心的Ｃｕ元素质量分数为４．６％左

右，而熔化极气体保护焊焊缝中枝晶中心的Ｃｕ元

素质量分数为２．６％左右，结果见表４。

图４ 焊缝组织Ｃｕ元素的分布

Ｆｉｇ．４ ＤｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｏｆＣｕｅｌｅｍｅｎｔｉｎｆｕｓｉｏｎｚｏｎｅ

表４ 焊缝枝晶中心溶质元素的含量（质量分数，％）

Ｔａｂｌｅ４ Ｃｏｎｔｅｎｔｏｆｓｏｌｕｔｉｏｎｉｎｄｅｎｄｒｉｔｅｃｅｎｔｒｅｏｆｔｈｅｗｅｌｄｓ

（ｍａｓｓｆｒａｃｔｉｏｎ，％）

Ｃｕ Ａｌ

ＬＢ１ ３．６ ９６．４

ＬＢ２ ４．６ ９５．４

ＭＩＧ ２．６ ９７．４

　　图５为激光焊及熔化极气体保护焊的接头组

织。激光焊接头焊缝边缘是以外延生长的柱状晶为

主，而在熔化极气体保护焊焊接头熔合线附近却存
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图５ 激光焊（ａ）及熔化极气体保护焊（ｂ）接头组织

Ｆｉｇ．５ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｔｈｅｌａｓｅｒｗｅｌｄｊｏｉｎｔｓ（ａ）ａｎｄ

ＭＩＧｗｅｌｄｊｏｉｎｔｓ（ｂ）

在一个晶粒非常细小的等轴晶区（ＥＱＺ），阻碍了外

延柱状晶的生长。关于这种熔合线附近等轴晶区的

形成，Ｇｕｔｉｅｒｒｅｚ等
［９］认为这种等轴晶区的形成不是

再结晶的结果，而是一个形核和长大的过程，主要是

母材中未熔化的Ａｌ３Ｚｒ颗粒在凝固过程中提供了大

量的异质形核点促进其形核造成的。Ｒｅｄｄｙ等
［１０］

发现这种等轴晶区的形成温度在６３０～６４０℃之

间，并且与此区域液态金属的流动情况以及凝固条

件有较大的关系。原则上讲等轴晶区的形成必须满

足两个条件：较多的异质形核点和较高的过冷度。

根据传统凝固理念，熔合线附近的过冷度非常小，而

最近Ｃ．Ｅ．Ｃｒｏｓｓ等
［１１］的研究发现熔合线附近区域

的连续过冷度其实是比较高的，但这个过冷度随着

焊接速度的增加而降低。激光焊熔合线附近没有出

现等轴晶区有两个原因：首先激光焊熔池的强烈对

流易使熔合线附近未熔化的Ａｌ３Ｚｒ颗粒卷入到焊缝

中心，减少熔合线附近异质形核点，此外激光焊的焊

接速度要比熔化极气体保护焊快很多，而且熔合线

附近区域的过冷度比较低，不利于等轴晶区的形成。

激光焊接头靠近熔合线的热影响区（ＨＡＺ）中

液化程度较弱，晶粒没有发生再结晶，而在熔化极气

体保护焊接头液化程度严重，且在此区域发生了再

结晶现象，如图５所示。靠近熔合线热影响区的液

化程度与峰值温度有较大的关系，峰值温度比较高，

晶界的液化程度就会比较高。由于激光焊热影响区

的温度梯度要高于熔化极气体保护焊，在距熔合线

距离相同的区域其峰值温度要低于熔化极气体保护

焊，因此其液化程度大大减弱。熔化极气体保护焊

接头出现的再结晶现象是晶界或亚晶界发生熔化

后，晶界液化层发生迁移形成的，再结晶晶粒的形核

点是晶界上的固液界面［１２］。

３．２　硬度曲线

图６为两种焊接工艺的接头硬度曲线。两种焊

接速度下，激光接头中焊缝区的硬度值均高于熔化

极气体保护焊焊缝的硬度值，且热影响区的宽度和

软化程度也大为减小。激光焊焊缝硬度值较高是其

焊缝组织细小，晶内溶质元素含量较高，焊缝内θ′

相的数量多尺寸小的缘故，且随着激光焊焊接速度

的增加，焊缝区的硬度值随之增加。

图６ 焊后硬度曲线

Ｆｉｇ．６ Ｈａｒｄｎｅｓｓｃｕｒｖｅｏｆｔｈｅｊｏｉｎｔｓａｓｗｅｌｄｅｄｃｏｎｄｉｔｉｏｎ

热影响区的软化主要是θ′相的溶解或长大造

成的，靠近熔合线的区域发生θ′相的溶解，远离熔合

线的区域发生θ′相的长大。由于ＬＢ１和ＬＢ２两

种焊接速度下的激光焊的热输入分别只有熔化极气

体保护焊的１／３和１／６左右，热影响区的温度梯度

要比熔化极气体保护焊的大很多，而且其热作用时

间比较短，因此热影响区中θ′相的溶解和长大程度

比较小，软化程度自然比较低。从图６中可以看出

两种激光焊热影响区的宽度都不到熔化极气体保护

焊的１／２，而且在熔化极气体保护焊热影响区中存

在一个明显的软化区域，这个区域发生的是θ′相的

长大，析出物的长大导致周围基体中贫溶质元素，因

此此区域的硬度值比较低。

３．３　接头中析出物的形态

图７为激光焊及熔化极气体保护焊接头时效后

焊缝中θ′相的形貌。从图中可以看出激光焊焊缝中

θ′相的尺寸较小，数量多，且在整个晶粒中均匀分

布。而熔化极气体保护焊焊缝中θ′相的尺寸比较

大，数量少，分布极不均匀。熔化极气体保护焊时，

其焊缝冷却速度比较小，Ｃｕ元素向晶界的偏析程度

非常严重，溶质元素的分布极不均匀，造成晶粒内溶
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质元素含量较低。时效过程中由于没有足够的溶质

原子来促进θ′相的析出，因此熔化极气体保护焊焊

缝中θ′相的数量比较少，溶质元素的不均匀分布导

致θ′相分布不均匀。激光焊焊缝晶粒内溶质元素含

量较高，且分布比较均匀，因此时效后θ′相的数量

比较多，且能够均匀地分布。

图７ 激光焊（ａ）及熔化极气体保护焊（ｂ）焊缝中

θ′相的形貌

Ｆｉｇ．７ Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙｏｆθ′ｐｈａｓｅｉｎｔｈｅｌａｓｅｒｗｅｌｄｓ（ａ）

ａｎｄＭＩＧｗｅｌｄｓ（ｂ）

图８为激光焊及熔化极气体保护焊距焊缝中心

７．５ｍｍ处的热影响区中析出物的形态。从图６硬

度曲线上可知，激光焊距焊缝中心７．５ｍｍ处的硬度

值与母材相当，而熔化极气体保护焊在该处的硬度

值比较低，是硬度曲线上的一个低谷。从图８中可

以看出，激光焊该区域中θ′相呈针状，尺寸细小，数

量和大小与母材中θ′相相当；而熔化极气体保护焊

此区域中θ′相则呈凸透镜状，数量比较少，且θ′相的

直径和厚度都有较大程度的增加，说明在这个区域

θ′相发生了长大，凸透镜状的形态说明亚稳态析出

相θ′开始向稳态θ相发生转变。析出相的长大是通

过扩散来完成的，遵从 ＬｉｆｓｈｉｔｚＳｌｙｏｚｏｖＷａｇｎｅｒ

（ＬＳＷ）定律
［１３，１４］

狉３（狋）－狉
３
０ ＝
犪狋
犜
ｅｘｐ －

犙Ａ（ ）犚犜
， （２）

式中狉为粗化后析出物半径；狉０ 为析出物原始半径；

犪为常数；犙Ａ为溶质原子的体扩散激活能；犚为气体

常数；犜为温度；狋为时间。激光焊温度梯度较大，在

距焊缝中心７．５ｍｍ处的峰值温度较小，峰值温度停

留时间短，根据（２）式可知析出物长大不明显。而对

于熔化极气体保护焊来说其温度梯度小，在距焊缝

中心７．５ｍｍ处的峰值温度比较高，且在峰值温度停

留时间较长，因此析出物长大的程度相对较大。

图８ 激光焊及熔化极气体保护焊距焊缝中心

７．５ｍｍ处的析出物形态

Ｆｉｇ．８ Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙｏｆθ′ｉｎｔｈｅｚｏｎｅ７．５ｍｍｆｒｏｍ

ｆｕｓｉｏｎｌｏｎｅ

３．４　接头的力学性能

图９ 母材、熔化极气体保护焊接头及激光焊接头的

抗拉强度

Ｆｉｇ．９ Ｔｅｎｓｉｌｅｓｔｒｅｎｇｔｈｏｆｂａｓｅｍｅｔａｌ，ｌａｓｅｒｗｅｌｄｓａｎｄ

ＭＩＧｗｅｌｄｓ

图９为母材、熔化极气体保护焊接头以及激光

焊接头的抗拉强度。从图中可以看出无论时效与

否，激光焊接头的抗拉强度都要比熔化极气体保护

焊接头有所提高，且随着激光焊焊接速度的增加接

头 抗 拉 强 度 随 之 增 加。母 材 的 抗 拉 强 度 为

４７９ＭＰａ，时效后激光焊接头的抗拉强度可达到母

材的７４％左右，而熔化极气体保护焊接头的抗拉强

度仅仅只有母材的６１％。对拉伸断口进行分析观

察，发现接头均断裂在焊缝区，说明焊缝区是接头最

薄弱的区域。
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激光焊较高的冷却速度导致焊缝晶粒细小，根

据ＨａｌｌＰｅｔｃｈ公式σ＝σ０＋犽犱
－１／２，σ０为常数，犽为常

数，犱为晶粒的直径。可知晶粒越细小，焊缝区的强

度σ越高。此外激光焊焊缝中晶内溶质元素向晶界

的偏析程度较弱，晶内溶质元素的含量高，固溶在晶

粒中的溶质元素对焊缝起到固溶强化的作用，其强

化效果取决于溶质元素的含量犆ｓｓ，两者之间关系可

表示为［１５］

σｓｓ＝犳（犆ｓｓ）， （３）

式中σｓｓ为固溶强度对强度的贡献；犳为常数。可见随

着焊缝晶粒中溶质元素的增加，焊缝的强度随之增

加。

时效后，焊缝中的溶质元素就会析出形成θ′相，

θ′相的析出强化要比溶质元素的固溶强化对提高焊

缝强度的贡献大，这也是为什么时效后接头强度会

有一定程度增加的缘故。θ′相对强度σ的贡献可以

表示为［１６］

σ＝犓μ
犫
狉

犳槡狏， （４）

式中犓为常数；μ为剪切模量；犫为柏氏矢量；狉为析

出物的半径；犳狏 为析出物的体积分数。随着θ′相数

目的增加及其尺寸的减少，强化效果趋于明显。因为

激光焊焊缝中溶质元素含量较高，时效后析出的θ′

相数目多，尺寸小，而时效后熔化极气体保护焊焊缝

中析出的θ′相数目少，尺寸大，因此时效后激光焊

接头抗拉强度提升的幅度更大一些。

４　结　论

１）激光焊焊缝晶粒细小，晶界共晶相呈短棒状

弥散分布；而熔化极气体保护焊焊缝晶粒粗大，共晶

相数量多且呈网络状连续分布在晶界上。

２）由于冷却速度快以及熔池的强对流，激光焊

接头熔合线附近没有出现熔化极气体保护焊接头中

的等轴晶区。

３）激光焊焊缝中Ｃｕ元素偏析程度小，晶粒内

Ｃｕ元素含量高，时效后析出的θ′相尺寸细小，数量

多，且均匀地分布在焊缝中。

４）采用合适的工艺规范，激光焊接头的抗拉强

度达到了母材的７４％左右，而熔化极气体保护焊接

头的抗拉强度只有母材的６１％左右，且激光焊接头

的热影响区中没有明显的软化区。
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