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摘  要：Al、Ti 是镍基高温合金主要沉淀强化元素，随着 Al、Ti 含量的增加，镍基高温合金 γ´−Ni3(Al,Ti)相体积百

分数增加，高温强度增加，但是热裂纹敏感性也随之增加，如何利用熔焊工艺实现高 Al、Ti 镍基高温合金材料的表面

无损伤熔焊处理一直是高 Al、Ti 镍基高温合金叶片与热端部件制造与再制造面临的难题。文中从高温合金表面熔焊修

复与强化问题出发，着重介绍了高温合金焊接冶金问题及焊接性改善途径、激光与微弧火花两种低热输入熔焊工艺在

高温合金表面修复与强化领域的研究与应用进展。分析表明：高 Al、Ti 镍基高温合金表面熔焊处理的主要难题是其高

的热裂纹敏感性，主要表现在焊接或焊后热处理过程中容易产生凝固裂纹、液化裂纹、应变时效裂纹，采用惰性气体

保护、改变基体组织状态、使用低强度的合金焊料、降低热输入等措施可有效改善其焊接性；激光、微弧火花等低热

输入焊接工艺在解决高 Al、Ti 镍基高温合金表面熔焊问题方面具有极大的潜力。 
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Recent Status of Surface Treatment of Ni–based Superalloys with High Al and Ti Content by Laser 

and Electrospark Fusion Welding Process and the Way to Solve Welding Cracking 
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(State Key Laboratory for Corrosion and Protection, Institute of Metal Research, Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016) 

Abstract: Those nickel–based superalloys mainly precipitation−strengthened possess increasing high temperature strength 

whereas they suffer from an increasing susceptibility to hot cracking with increasing alumium and titanium elements. The ability 

to achieve a crack–free weld and overlay on the thermally sensitive substrate with the fusion welding process has been the great 

challenge of manufacturing and remanufacturing hot section components. The paper triggers the necessity of repairing and 

strengthening of superalloy by fusion welding processes, and then introduces the recent investigations on welding metallurgy of 

the superalloys and the possible methods to improve the weldability of the superalloys, and finally reviews the recent status of 

surface treatment of the superalloy by laser and electrospark fusion welding process. The results show that the major difficulty of 

fusion welding of Ni–based superalloy is its high hot–susceptiblity due to the occurance of solidification cracking, liquid cracking 

and strain–age cracking during welding or post–welding heat–treatment. The weldability can be improved by the methods such as 

using inert protective gas, altering the substrate microstructure, using the low strength filler, reducing the welding heat input. The 

low heat–input welding process such as laser and electrospark technique shows the most potential in providing the solution for 

surface welding and repair of Ni–based suepralloy components. 
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Al、Ti 是高强度镍基高温合金的主要沉淀强化 

收稿日期：2010–07–26；修回日期：2010–08–24 

基金项目：*国家自然学基金资助项目（50671116, 50901081） 

作者简介：谢玉江(1976—)，男(汉)，新疆奇台人，副研究员，博士。 

元素，随着 Al、Ti 含量增加，合金中沉淀强化相
γ´–Ni3(Al,Ti)体积百分数增加，合金的高温强度相
应增加[1]。现代高性能航空发动机和燃气轮机热端
部件制造主要采用高 Al、Ti 镍基高温合金。由于
这些热端部件设计制造时选用了优良的合金、特殊 
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复杂的冷却结构及很好的防护涂层，造价昂贵。另
一方面，这些部件工作在高温、高压、腐蚀性燃气
环境中，又是易损件，常常产生各种早期损伤，如
磨损、裂纹和烧蚀等。如某进口航空发动机高压涡
轮叶片工作 600 h 的裂纹故障率就高达 8 %～9 %，
严重影响发动机的正常使用。对于燃气轮机发电厂
来说，每年都有大量的叶片在使用过程中出现损
伤，如采用换件修理，则成本很高。 

很长时间以来，人们就注意到修复技术所带来
的巨大经济效益，但由于受到技术发展水平的局
限，修复技术的发展较慢。近 30 年来，随着航空
事业和燃气发电事业的迅速发展，叶片与热端部件
的修复技术已有了长足的进步。以焊接技术为主导
的相关工艺方法围绕着解决叶片与热端部件的修
复问题形成了一个燃气轮机发动机修复技术的系
统工程。例如，70 年代末期，在荷兰的 Elbar 就开
始了一项为期 5 年的欧共体合作研究计划，对叶片
的修复焊接技术与高温合金的钎焊与扩散连接及
其防护层技术进行了系统的基础研究。同期，英、
德、美、瑞典在军用和民用喷气发动机的叶片与热
端部件的修复技术研究中也均投入了巨额资金，取
得了一批新的修复技术，从而保证了叶片与热端部
件的寿命与可靠性。同时，随着民用燃气轮机事业
的发展及对修复技术要求的提高，航空发动机修复
技术逐渐向民用领域拓展[2-6]。 

在我国，燃气轮机叶片与热端部件的修复技术
虽然有了一定的发展[7]，但是基础研究与应用水平
与西方发达国家相比还有很大差距。目前，我国进
口的发电与舰艇用燃气轮机和军用与民用航空发
动机基本上都是返回给进口国或进口国在其他国
的维修中心进行维修，国内自主生产的燃气轮机的
修复一般都是采用换件修理。修复技术水平的落后
严重影响着军机的战备完好率、民航和燃气发电行
业的技术经济效益。因此，开展以燃气轮机热端部
件修复为目的的熔焊、钎焊及防护涂层技术的基础
研究，发展先进实用的表面修复与强化技术，获得
与这些部件材料成分和基体组织结构相匹配的修
复与强化层，对于延长这些部件的使用寿命，节省
维修成本，发展节能环保循环经济具有重要意义。 

1  高温合金部件损伤失效及修复的基本途径 

高性能涡轮叶片材料通常要求能够在 1 000 ℃

以上高温和 400 MPa 高压下持续工作 10 000 h 以
上。在燃气轮机服役过程中，由于高温、高压和腐
蚀性的燃气作用，涡轮叶片通常会出现各种形式的
早期损伤和失效问题[8-16]，主要可分为 3 类：表面
几何结构的缺损、内部组织损伤以及表面涂层脱
落。常见的几何结构的缺损主要有热疲劳裂纹、表
面磨损、氧化腐蚀、外物击伤及机械疲劳裂纹等。
几何结构的缺损，一般需要通过熔焊或钎焊等方法
进行重建，文献[4]介绍了热端部件修复常用的各种
熔焊和钎焊方法。长期在高温、高应力状态下服役
的叶片，内部显微组织也会发生退化蜕变，过时效
γ´相粗化，出现脆性相和晶界碳化物形态改变，材
料力学性能恶化。另外，高温、高应力状态下所有
的涡轮叶片都会发生蠕变伸长，当累积的应变达到
一定值，叶片就会发生蠕变失效。大量研究[17-21]

表明：组织蜕变和蠕变失效的叶片可以通过高温恢
复性能热处理和热等静压来修复。叶片在长期使用
过程中，涂层会出现不同程度的缺损，有时焊接修
复部位也需进行涂层保护，因此涂层修复是叶片修
理的重要内容，通常是将原涂层全部去除后重新涂
层，但也有局部修复或只去除热障涂层而保留扩散
结合层的[22-23]。 

高温合金部件的修复是一个复杂的系统工程，
涉及到修复部件材料体系与涂层的分析及可修复
性评价、在服役条件下损伤原因分析及对策、剩余
寿命评价、组织恢复热处理、焊前固溶或过时效热
处理、熔焊或钎焊重建、焊后热处理、重涂涂层、
无损检测等[24-26]。为了保证修复部件的安全性和可
靠性，在现代修复技术中采用了许多最新研究成
果，修复过程有时可达 100 多道工序，其中主导的
工艺方法是熔焊和钎焊[4]。无论是哪一种钎焊，焊
前都需要对缺陷表面进行复杂的热化学工艺清理，
容易有污染物残留，影响钎焊强度，而一些大的缺
陷损伤则不能进行钎焊。熔焊作为一种具有很好柔
性的工艺方法，通常比钎焊的适应性更强，可以对
一些大的缺陷进行修复，因此在高温合金部件修复
技术中占有很重要的地位。采用熔焊方法对部件修
复的必要性是由以下因素所决定的：待焊修复部位
所承受的工作应力、工作温度、材料和壁厚以及损
伤部位的材质等[27]。但也正是因为熔焊时和熔焊后
高温合金焊缝或热影响区常伴随着热裂纹的发生，
熔焊在高温合金部件修复中又受到很大的局限[2]。 
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2  关于高温合金的熔焊冶金问题的认识 

2.1  高温合金的熔焊裂纹 

通常认为高温合金焊接基本都有热裂倾向，其
中，沉淀强化合金比固溶强化合金的热裂倾向大，
铸造合金比变形合金的热裂倾向大。焊接过程中产
生的热裂纹主要有焊缝凝固裂纹和热影响区液化
裂纹两种，焊后热处理过程中铝、钛含量高的沉淀
强化高温合金和铸造高温合金还容易产生应变时
效裂纹[28-30]。认识和掌握各种热裂纹形成机理，对
于裂纹控制具有重要意义。 

（1）凝固裂纹（Solidification cracking）通常发
生在新形成的焊缝上，当糊状固−液两相区承受拉
应力，高的固相体积百分数（fs>0.9）限制了液态
金属流动，使其无法回填枝晶间区，随着焊缝的增
长，之后产生的热拉应力就将枝晶拉断，典型的凝
固裂纹[31]如图 1 所示。凝固裂纹的形成和许多因素
[30,32]有关，如焊道上产生的热应力和应变，糊状区
高的固相体积百分数，凝固和偏析，液态金属粘滞
流，裂纹形核和扩展效应等。合金凝固温度范围越
大，越容易形成凝固裂纹，共晶合金发生凝固裂纹
的倾向很小[32]。焊接移动速度慢，由于焊缝周围固
体的收缩产生拉应力，也容易产生凝固裂纹[33]。对
双晶和单晶高温合金的凝固裂纹研究[34]发现，凝固
裂纹还与晶界角度有关，大角度晶界很容易产生裂
纹，而小角度或单晶则能避免裂纹的产生。高温合
金的凝固裂纹是可以通过工艺优化来避免的，许多
研究者[31,32]已经通过模拟来预测凝固裂纹，以确定
最佳的焊接参数。 

 

 

 

 

 

 

 
 

图 1 凝固裂纹[31] 

Fig.1 Solidification cracking [31] 

（2）液化裂纹[35-40]( Liquation cracking)是高温
合金在焊接过程中主要发生在热影响区的一种常
见的裂纹，也称为热影响区（HAZ）裂纹。这种裂
纹具有沿晶开裂，从熔合线向母材扩展的特征，典

型的液化裂纹[35]如图 2 所示。焊缝热影响区相成分
液化的概念是由 Pepe[36]等人提出的，后来 Duvall[37]

等人发现了镍基高温合金中碳化物的液化反应。液
化裂纹是由晶间局部熔化产生的液态薄膜和热应
力诱发的焊接应变过大造成的，与凝固裂纹不同的
是液化裂纹主要是与母材有关。研究表明：液化裂
纹的形成主要是由合金晶界上的碳化物相液化[37,38]

及 γ´相液化[35,39,40]引起的。当焊接加热温度达到一
定值时，MC 或 γ´相趋向分解并向基体扩散溶解，
但由于加热速度快，扩散不充分，造成在原 MC 或
γ´相周围有高浓度的 MC 或 γ´相形成元素存在，从
而能在晶界形成由低熔点共晶物组成的液态薄膜，
于是造成晶界液化。晶界液化的液膜承受不住拘束
应力的作用，则被拉裂形成液化裂纹。Al 和 Ti 等
γ´相形成元素和 C 含量越高，液化裂纹倾向越严重。 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2 液化裂纹[35] 

Fig.2  Liquation cracking [35] 

（3）应变时效裂纹[41-45]（Strain age cracking）
是 γ´强化高温合金采用焊后热处理释放残余应力
和优化组织性能时容易产生的一种裂纹，也称为再
热裂纹（ Reheat cracking ）或焊后热处理裂纹
(Post−weld heat treatment cracking)。图所示为两种
常见的高温合金 Rene80 和 Mar−M200 的应变时效
裂纹，这种裂纹一般是宏观裂纹，具有沿晶特征，
裂纹通常发生在热影响区，并向非热影响区扩展[43]。
应变时效开裂现象是 Hughes[42-43]等人最早在变形
合金 Rene41 上发现的，随后推广到其它铸态合金。
研究认为应变时效裂纹与热影响区 γ´相的时效反
应有关。焊接完成后留下了很高的残余应力，当重
新加热到固溶温度时，首先残余应力释放，γ´相快
速析出，由于强化效应使总体韧性减少，其次 γ´

相析出消耗了 γ 基体周围的 Al、Ti，导致基体点阵

5 mm  
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常数减少出现净收缩。在约束情况下，这种收缩导
致出现高应力，进一步加剧了材料应力/应变集中。
应变集中在过热区的晶粒之间的边界上，当晶界的
变形能力不足以承受金属内部产生的应变时，就会
产生应变时效裂纹。L.C.Lim[41]等人认为应变时效
裂纹的形成除了与焊后热处理过程中 γ´相时效反
应有关外，还应考虑焊接过程中产生的局部成分液
化和热影响区晶界位置 γ´相的完全溶解等的因素，
并建议通过工艺自动化来控制热输入和焊前热处
理来使基体材料软化来减小裂纹倾向。 

  
 
 
 
 
 

图 3 应变时效裂纹[41] (a) Rene 80 (b) M−Mar200 

Fig.3 Strain age cracking[41] (a) Rene 80 (b) M−Mar200 

2.2  高温合金可焊性的主要影响因素及改善 

沉淀强化合金元素使高温合金具有了高的高
温强度，但是也造成了高温合金焊接的困难。当某
一种能量束流（如 TIG、MIG、Laser、PTAW）作
用在此种合金上熔焊时，便会发生如图 4 所示的冶
金过程[46]。从图中可得出，影响高温合金可焊性的
主要因素为：①保护气氛；②基体材料状态；③焊
料；④焊接工艺。 

(1) 保护气氛对可焊性的影响 

γ´强化相通过多步热处理在 γ 基体中析出，获得
最优的强度，对每种合金，热处理制度都是不一样
的。在上世纪五六十年代，大部分镍基高温合金都
被认为是不可焊的，主要是因为镍基高温合金在
760～870 ℃温度区间内拉伸韧性降低。高温合金焊
接时，熔池凝固收缩形成很高的拉应力。这种应力
足以产生局部变形，当温度通过脆性温度区间时产
生局部裂纹（应变时效裂纹）。 

镍基高温合金 760～870 ℃温度区间内的脆性
在 50～60 年代很受关注，当时主要认为和晶界碳
化物析出或 γ´强化相本身析出有关。在 60 年代末，
逐渐认识到这种脆化现象和环境有关，例如，它发
生在空气存在的情况下，在惰性气体中不会发生。
根据 Prager and Sines[47]在合金 Rene41 上得到的数
据，850～900 ℃温度范围的平均拉伸韧性，在空气

中约为 2 %，在氩气中可以达到 18 %（图 5）。这
个发现表明高温合金焊接需在惰性气体室中进行，
导致所谓的高温合金焊接中时代的开始。Edward[48]

认为获得高温合金无裂纹焊缝最重要的因素是能
够在惰性气体保护下进行，而且高温合金惰性气体
保护焊接应该是强制性的。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

图 4 高温合金焊缝热影响区相变示意图[46] 

Fig.4 Schematic diagram illustrating phase transformations 

occurring in the HAZ of superalloy weldments [46] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 5 空气、氩气中拉伸韧性和屈服强度随温度的变化[48] 

Fig.5 Variation with temperature of tensile ductility and 

yield strength in air and argon [48] 

（2）基体状态对可焊性的影响 

基体材料强化元素的含量对合金焊接性有重
要影响。Al 和 Ti 是主要的沉淀强化元素。这些合
金凝固形成的 γ 奥氏体结构形成基体相，通过合金
热处理时发生的固态析出原理，Al、Ti 在基体中形
成二次强化相 γ´来实现对合金整体的强化。当析出
时，合金基体产生收缩。随着 Al、Ti 含量的提高，
γ´相体积分数的增加，合金的熔焊性变差，以致不
可焊[49]，如图 6 所示（A—易焊、B—可焊、C—难
焊）。通常认为：w(Al、Ti)≥6 %为不可焊材料。 
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图 6 高温合金焊接难易程度与 Al、Ti 含量的关系[49] 

Fig. 6 The dependence of weldablility of superalloy on Al 

and Ti content [49] 

基体材料中主要强化相 γ´和碳化物的数量、大
小、位置、成分和结构对焊接裂纹敏感性有重要影
响。工作服役和焊前热处理都会改变析出相的形
貌，从而影响焊接性。 

长时间的高温服役会使材料的可焊性恶化[50]。
燃气轮机正常的工作温度足以造成材料的组织改
变，长期工作对材料组织的改变更大，最初对高温
合金强度没有明显影响的碳化物，分解退化形成脆
性相，使合金的裂纹敏感性大大增加。高温蠕变在
组织中形成的孔洞在焊接时会成为裂纹源。另外，
长时间在高温腐蚀环境下工作，材料表面形成的腐
蚀坑和晶界脆性相也使材料的裂纹敏感性增加。 

沉淀硬化的镍基高温合金晶格强而硬，在完全
硬化条件下甚至难以在惰性气体保护室中焊接。通
过合适的焊前热处理循环能够提高合金的可焊性。
首先是固溶热处理[29,44]，使基体中的 γ´相在高温下
部分溶解。这是可能的，因为 γ´相在基体中的固溶
度随着温度的增加而增加，当合金从固溶态快速凝
固时，γ´的再析出将受到抑制并且保留在固溶体中，
从而限制了 γ´的强化效应，这可以明显提高材料的
焊接性。第二种能更有效的提高合金焊接性的热处
理是所谓的“过时效”，主要是通过多次中温时效处
理，使基体中细小的弥散分布的 γ´相合并长大，从
而减少 γ´相的硬化效应，使它变软增韧，可焊性提
高。L.C.Lim[51-52]等采用循环过时效改善了 Rene80

合金的焊接性，消除了应变时效裂纹。过时效处理

比固溶处理更能增加可焊性，因为 γ´的形成元素
Al 在固溶态强化效果更好。有时，也将这两种热处
理一起使用。在一定的工作条件下，高温合金能额
外形成许多有害相，比如所有合金在一定条件下都
能形成晶界碳化物。一些 Cr 含量比较高的合金，
在服役过程中形成脆性的 TCP 相。所有这些相都
在晶界或沿晶界形核，对合金的韧性产生了比较大
的影响。在这种情况下，因为晶界脆性相的存在，
只溶解或只合并 γ´相就显得不够了，焊前热处理首
先必须包括溶解脆性相的热处理，然后采用或者固
溶或者过时效处理。 

合适的焊后热处理可以有效避免裂纹产生[48]。
直接对焊缝进行时效热处理多数情况下会导致裂
纹发生，这是因为 γ´单元晶格比基体略小，当材料
直接时效时，高应力状态的晶格收缩，造成裂纹。
正确的工艺应该是在焊后对叶片进行固溶处理，这
释放了内应力，也使焊接过程中合并或析出的 γ´

和其它相重新溶解。固溶处理通常在真空炉内进
行，防止氧化。固溶过程中加热速率也很重要。如
果焊缝加热速度很慢，当焊接叶片加热通过 C 曲线
的鼻温时，γ´开始快速析出，因此，在固溶热处理
过程中以最快的速度加热到固溶温度是非常重要
的。在固溶热处理后，对部件进行时效，经过适当
的固溶处理的部件在时效期间通常不会再发生裂
纹。 

另外，对常见的铸态等轴晶合金，通常晶粒越
小，抗裂能力越强。晶粒细化，晶界面积增大，增
强了吸收应变的能力。 

（3）焊料对可焊性的影响 

焊料成分的选择对焊缝的性能有显著影响。在
理想情况下，焊缝应该和基体等强度，这就要求焊
料和基体等强度，但是这对高度合金化的具有高 γ´

含量的高温合金是相当困难的。焊缝热裂纹是限制
采用与基体材料相同或相近的高 γ´合金材料作为
焊料的主要因素。主要有两个原因[50]： 

① 当采用时效强化合金作为焊料时，γ´相析
出产生的收缩应变增加了熔池凝固产生的拉应力。 

② 高 γ´合金本身低的韧性几乎不允许裂纹发
生前材料所发生的塑性变形。 

通常选用固溶强化的合金或仅有少量 γ´强化
的合金作为焊料，典型的有 IN625、Hastelloy X、
Waspaloy 和 IN718。使用固溶强化合金焊料使高 γ´

Ti / % 

A
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合金的弧焊修复能为可能，解决了上面的问题。 

① 固溶强化合金焊料 Al、Ti 含量很少，在凝
固冷却过程中不会析出 γ´相，由于焊料凝固收缩产
生的应力几乎被消除了。 

② 固溶强化合金比 γ´强化合金的韧性好，基
体材料在熔合线和热影响区产生的收缩应变可以
被韧性相对好的焊料容纳。 

使用低强度的固溶强化的合金焊料使合金焊区
产生的应变减小，裂纹敏感性也相应降低。较软焊
料优先吸收了应变，而在基体材料，特别是在热裂
纹敏感性高的热影响区需吸收的应变则相应减少。 

使用固溶强化的焊料主要问题是高温强度不
足，在使用时造成失效。使用少量 γ´强化的合金作
为焊料的主要问题是与基体的热处理制度不匹配。
如果基体时效温度和焊料时效温度差别很大，焊料
就不能产生时效强化。例如使用 IN718 作为焊料焊
接 IN738 时，IN718 最优的时效温度是 620 ℃，然
而 IN738 的最优时效温度是 845 ℃，当采用 IN738

合金的时效温度 845 ℃进行热处理时，焊料的强度
退化至根本无法用于结构修复。如采用 620 ℃进行
时效，IN738 的性能根本无法发挥。由于低强度焊
料的局限性，目前国内外除了想方设法采用本体焊
接外，都在积极发展强度高、焊接性好的焊料[53-55]。 

不同形式的焊料（粉末或线材）也可能影响焊
接性[4]。粉末灵活性最大，可以根据不同情况进行
成分调整。与线材相比，粉末吸热效率更高，熔化
所需的热输入少，这使焊接区的总热输入减少，有
利于减少裂纹的发生。 

（4）焊接工艺对可焊性的影响 

在焊接工艺给定的情况下，许多因素是固定
的，但是焊接热输入的变化对裂纹敏感性有极大影
响。文献[56]研究了不同焊接热输入对IN738合金裂
纹敏感性的影响，结果表明在一定的低热输入条件
下，可以获得无裂纹的焊缝。文献[44]指出，高温
合金焊接工艺制订的标准是：在保证高质量的焊缝
的前提下，使用最小的热输入。由于高温合金热裂
纹敏感性主要与焊接热输入和热影响区的反应有
关，因此控制和减少焊接热输入成为提高焊接性的
重要途径。低热输入焊接工艺降低了焊接残余应
力，减小了热影响区的大小和组织改变，有利于减
少焊接和焊后裂纹的发生。目前高温合金常用的熔
焊修复工艺方法主要有3种：氩弧焊（GTAW）、

等离子弧焊（PAW）和激光焊，文献[57]对3种熔
焊工艺的焊缝宽度进行了比较，氩弧焊为1.58～
12.7 mm，等离子弧焊为0.50～1.52 mm，激光焊为
0.127～2.54 mm，激光焊对基体的热影响是最小的。
为了实现高温合金近、等强度熔焊连接，激光这样
的低热输入焊接工艺越来越受到关注。另外，除激
光焊以外，人们还在积极发展其它低热输入焊接工
艺。文献[58]列举了五种常见的低热输入焊接工艺：
微氩弧焊（µGTAW），微等离子弧焊（µPAW），
微等离子转弧焊（µPTA），微激光焊（µLBW）和
微弧火花沉积（ESD），并比较了几种焊接工艺对
IN718合金低周疲劳性能的影响，如图7。 

自动焊接技术不但提供了更小的热输入，而且
保证了焊接工艺的稳定性，尤其对于修复叶片上的
一些小区域，使用焊接机器人、视觉反馈的闭环系
统更利于适应不同情况的焊接。另外，脉冲电流并
辅以同轴送粉焊接能够提高焊接质量和可靠性。 

 

 

 

 

 

 

 
图 7 几种低热输入熔焊工艺的低周疲劳试验比较[58] 

Fig.7 LCF test results of five micro welding repair methods [58] 

3  高温合金激光表面熔焊处理 

3.1  高温合金激光表面熔焊处理研究进展 

激光焊接与传统焊接相比有着一系列优点，目
前它作为一种先进的高温合金熔焊修复工艺而受
到广泛关注。美国电力研究所一份有关叶片与热端
部件的修复方法的综述报告[4]指出:“像激光焊接这
样的低能焊接工艺在解决高强度高温合金焊接问
题上具有最大的潜力”。中国电机工程学会燃气轮
机发电专业委员会的燃气轮机维修技术考察报告
[59]甚至指出：大型的燃气轮机叶片，如 9E 以上叶
片的维修必须配备激光焊接技术。这充分说明激光
表面熔焊技术在现代高温合金部件修复上的重要
地位。 

高温合金的激光表面熔焊处理主要指采用激
光粉末熔焊方法在高温合金表面获得冶金结合的
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熔敷或成形层，也包括高温合金激光表面重熔处
理。目前国内外关于高温合金激光熔敷及激光成形
的研究报导很多，主要用于提高高温合金表面的耐
磨性、耐蚀性、抗氧化性、表面损伤及缺陷修复或
高性能合金的直接成形制造。激光表面重熔处理则
通常用于研究高温合金的裂纹敏感性及激光处理
对组织演化的影响。文中重点介绍高温合金的表面
熔敷或成形的研究情况。 

由于高温合金的裂纹敏感性比较高，激光表面
熔敷材料一般选用焊接性较好的钴基合金粉末或
强度较低的固溶强化的镍基合金粉末作为改性材
料。钴基合金的激光熔敷层主要用于提高镍基高温
合金表面的耐磨性。L.Shepeleva[60]等人对 IN713 合
金叶片阻尼面激光熔敷和等离子熔敷钴基合金涂
层进行了对比研究，结果表明：激光熔敷层的显微
硬度（650～820 HV）明显高于等离子熔敷层（420～
440 HV），激光熔敷层组织细小且无孔洞裂纹。徐
志刚[61]等人在铸造镍基高温合金 K417 上激光熔敷3

种不同的钴基合金粉末，研究了 3 种合金的组织、
显微硬度分布及裂纹敏感性，结果表明：激光熔敷
钴基粉末对 K417 合金有改性作用，降低了 K417 材
料的裂纹敏感性，涂层与基体能够实现很好的冶金
结合而且涂层硬度较高。另外，徐志刚[62]等人还研
究了 K417 合金表面预处理状态对激光熔敷裂纹敏
感性的影响，结果表明：合金表面状态对激光表面
熔敷处理有极大影响，降低合金表面的 Al 含量、增
加 Ni 含量可降低激光处理时合金的裂纹敏感性。朱
维东[63]等人研究了稀土含量对高温合金表面激光熔
铸钴基合金涂层组织的影响，结果表明：加入一定
量的稀土元素可以细化晶粒。李晓莉[64]等人进行了
K403 合金的激光熔敷研究，发现高温合金上熔敷无
硼、硅元素合金更易于消除熔敷层裂纹，加入稀土
氧化物有助于减少或消除裂纹，熔敷工艺参数对裂
纹产生的影响较大，存在一个无裂纹参数选择范围。
固溶强化合金的激光熔敷或成形主要用于高温合金
部件低应力区如叶尖的修复。文献[65-66]对激光堆
焊成形的 IN625 合金的组织、性能进行了研究，结
果表明：可以获得无裂纹定向凝固的沉积层，室温
拉伸性能（σb =928 MPa，σ0.2=632 MPa）超过变形合
金（σb =832 MPa，σ0.2=398 MPa）。M.C.Van Beek[67]

等人报道了 G.E 公司 6B 燃气轮机一级叶片采用
IN625 合金焊料激光焊接修复后的彩虹试验（相当

于我国的长期台架试车考核）结果，与氩弧焊修复
的叶片的对比试验表明：激光焊接修复的叶片的叶
尖温度更低，但具体原因尚待进一步研究。 

对于涡轮转子叶片这样高 γ´含量的镍基高温
合金部件的修复，使用低强度的合金焊料使叶片的
可修复区限制在叶身高度的 80 %以上的低应力区。
为了提高焊接强度，扩大高温合金部件的修复极
限，使用高 γ´含量合金作为焊接填料已成为一种迫
切要求，研究实现高 γ´含量合金的无裂纹直接沉积
成为高温合金焊接研究的重要目标。国内外许多研
究者都将激光焊接作为重要的方法，进行高 γ´含量
高温合金的熔敷和成形研究工作，取得了很多积极
的结果[50,53,68-71]。 

爱尔兰 L.Sexton[69]等人在 Rene125 合金表面
激光熔敷了 Rene142 合金，与氩弧焊对比研究发
现，激光熔敷可以获得无裂纹、稀释小、组织均
匀的熔敷层。意大利 Ettore Grandini[70]等人研究了
采用激光焊接和本体焊料对 U−520 合金叶片修复
的可行性，802 ℃/345MPa 条件下持久试验表明
激光制备的 U−520 材料的持久寿命为 118 h，达到
基体材料寿命的 94 % 。加拿大 J.Y.Chen 和
L.Xue[65,71]等人在经过固溶处理的铸态 IN738 合金
基体上激光堆焊成形（Laser consolidation）IN738，
对组织研究表明：在不预热的条件下，激光堆焊成
形工艺可以获得与基体冶金结合，界面和沉积层无
裂纹和孔洞的堆焊层。沉积层组织为细小的柱状枝
晶组织，未观察到 γ´相，在标准热处理（1120 ℃×
2 h 空冷、845 ℃×24 h 空冷）后，堆焊层内析出大
量近方形的 γ´相，γ´相中 33 %为 0.35 μm 粗颗粒，
24 %为 0.08 μm 的细颗粒。经长时间高温处理，枝
晶结构消失，但是 LC IN738 的择优取向仍然保持。
对力学性能研究表明：激光堆焊 LC IN738 层凝固
态和热处理态硬度分别为 440 HV500 和 493 HV50，
小于铸态 IN738 合金热处理后的硬度 500 HV200。
热处理状态的 LC IN738 垂直堆焊方向室温抗拉强
度达 1 270 MPa，延伸率达到 17 %，而热处理铸态
合金 IN738 的室温抗拉强度为 1 100 MPa，延伸率为
5 %。LC IN738 和铸态 IN738 合金在凝固态和热处
理态的结合强度分别为 1 000 MPa 和 900 MPa。持久
断裂寿命试验（1 010 ℃，55 MPa）表明：LC IN738

的平均持久寿命达 423 h，铸态 IN738 合金持久寿命
为 170 h。美国电力研究所也在积极研究发展适用
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于激光熔焊的高强度高温合金焊料，用于修复
IN738 和 GTD111 合金[50,53]，在研究中他们使用了
3 种焊料 IN738、IN625、IN939 合金。在这三种合
金当中，IN625 和 IN939 合金获得了稳定满意的结
果，IN738 焊料虽然也能获得无裂纹的焊缝，但是
结果不稳定，使用 IN625 焊料作为比较说明激光加
工可以用于高强度高温合金的焊接，IN939 焊料可
在 IN738 合金上得到稳定可靠的焊缝，持久强度达
到了母材的 80 %以上。 

随着定向凝固和单晶叶片在生产上的广泛应
用，发展定向凝固、单晶合金的熔焊处理技术也成
为高温合金熔焊研究的重要课题。这些特殊结构的
合金对熔焊工艺提出了新的要求，既要实现无裂
纹，又要实现组织的控制性生长。目前已经报道能
够实现定向凝固、单晶高温合金的外延生长熔焊方
法很多，主要有激光焊、电子束焊和等离子弧焊，
其中激光焊几乎占着统治地位[72]。 

激光熔焊产生的熔池具有温度梯度高（可以达
到 106 K/s）和凝固速度可以控制（与扫描速度密切
相关）的特点，通过控制适当的工艺参数，建立起
定向凝固的外部条件，可以得到定向凝固的组织，
因而激光是一种很有潜力的定向凝固热源[73]。激光
外延金属成形（Epitaxial−laser metal forming，E−
LMF）技术[74]正是结合激光定向凝固和激光近成形
技术的特点，用于快速制备定向凝固合金部件以及
对损伤失效的定向凝固或单晶合金进行外延修复。
该技术的原理是利用激光堆焊熔池中温度梯度高、
凝固显微组织从基材上外延生长的特性，在定向凝
固柱晶或单晶的基底上逐层堆积，在沉积层中获得
外延生长的定向凝固柱晶或单晶组织（这里基材扮
演了籽晶的角色）。 

瑞士联邦技术学院的研究者采用 CMSX−4 合
金在激光外延金属成形方面做了大量的研究工作
[74-78]。M.Gaumann[74]等人在 1999 年最先提出了激
光外延金属成形的概念，他们利用激光外延金属成
形工艺在单晶 CMSX−4 合金表面获得了 CMSX−4

单晶沉积层，对激光外延金属成形的凝固组织形成
进行了研究，利用柱状晶向等轴晶转化的理论，对
该生长现象进行了解释。另外，对激光外延成形显
微组织与工艺参数的关系进行了系统的研究[75]，表
明可以利用 G3.4/V 值作为获得柱状晶还是等轴晶沉
积层的判据，并作出了不同工艺参数组合下，凝固

组织选择的显微图谱。依据这样的凝固组织随工艺
参数变化的图谱，可以根据需要指定适当的工艺，
实现对涂层中的凝固显微组织的任意控制，作者认
为激光外延沉积制备单晶的必要条件是：基体温度
应尽可能低（应避免预热），减少激光功率以提高
温度梯度，减少光斑直径以保证外延生长所需的足
够重熔。S.Mokadem[76]等人研究了激光外延金属成
形过程的组织控制，特别研究了沉积层中非外延的
定向凝固组织，提出了一个新的标准，将柱状生长
程度表征为重要的凝固参数（G, V）和枝晶轴与等
温线法线夹角ψ之间的函数，根据这个标准，外延
缺失（Loss of epitaxy）最可能发生在两个〈100〉
生长方向相互转变区，随着ψ角增大，等轴晶形成
的风险增大。Jean−Marie Drezet[77]等人研究模拟了
激光外延金属成形过程中 Marangoni 对流及对晶粒
碎裂的影响，建立了简单的标准来评价激光处理条
件下晶粒的碎裂。L Felberbaum[78]等人的研究表明：
在200～1 100 ℃实验条件下，激光沉积的单晶 CMSX

−4 合金的热疲劳寿命与铸造 CMSX−4 合金相当。
此外，美国犹他州立大学的 Leijun Li[79]等人用激光
近成形系统在定向凝固的合金 GTD111 表面获得了
定向凝固的 Rene80 沉积层，对沉积层内存在的缺陷
如孔洞、微裂纹和非外延组织的形成及控制进行了
讨论，作者认为基体的晶界对微裂纹和非外延组织
形成有很大的影响。美国 Oak Ridge National 

Laboratory 在定向凝固、单晶合金的激光焊接和重建
方面也做了许多研究工作[80-82]，主要探讨了组织演
化、裂纹敏感性及非外延组织的形成等问题。 

国内清华大学、西北工业大学等都在进行高温
合金激光外延金属成形的研究工作。清华大学钟敏
霖等人[83-84]针对定向凝固镍基高温合金叶片的强
化与修复需求，研究了在定向凝固镍基高温合金基
体上激光熔覆 IN738的裂纹敏感性问题。结果表明：
在定向凝固镍基高温合金基体上激光熔覆 IN738合
金对裂纹非常敏感，所产生的裂纹为热裂纹，由定
向凝固基体晶界处引发并穿过界面向熔覆层发展；
多层熔覆过程中熔覆层间也会产生热裂纹，热裂纹
沿晶界纵向扩展，定向凝固高温合金基体晶界处的
低熔共晶成为主要的裂纹源，严格控制激光熔覆过
程中的热输入量可以显著降低裂纹敏感性；选择适
当的熔覆工艺方法和参数可以在定向凝固镍基合
金基体上形成良好冶金结合且无裂纹的基本保持
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定向凝固特性的熔覆层组织。西北工业大学冯莉萍
等[85-89]利用 Rene95 合金粉末在 DD3 单晶基材和定
向凝固镍基高温合金的择优晶面上进行激光多层
熔敷实验，得到了从基材外延生长的熔敷涂层。研
究结果表明：涂层由细小柱状枝晶组织组成，枝晶
一次间距约为 10 μm，二次臂退化；由于局部凝固
条件的不同，枝晶干区域的 γ´相为球形、枝晶间区
的 γ´相为立方体形态，尺度均小于 0.1 μm；激光熔
敷层中的主要元素 Cr 和 Co 的偏析比基材铸态组织
中的偏析大大减轻；在标准热处理（1 140 ℃×1.5 

h，600 ℃盐淬、870 ℃×1.5 h 空冷、650 ℃×24 h

空冷）后，试样中的 γ´相主要为方圆形，且尺度
均匀，涂层中各元素的显微偏析比热处理之前有
明显减轻。将定向凝固基材上沿 Z 轴定向凝固多层
熔敷制备片状试样，热处理后沿状晶生长方向进行
拉伸，σb =1 400 MPa，σ0.2=1 204 MPa，δ=18 %，与
FGH95 粉末冶金试样的力学性能（σb =1 430 MPa，
σ0.2=1 145 MPa，δ=10 %）相比，强度达到其 97.9 %，
另两项指标均超过了粉末冶金的试样的相应值。断
口分析表明，Rene95 合金的断裂机制为塑性断裂。
另外，冯莉萍等利用 Rene95 合金在 DD3 单晶基材
的(001)面、(100)面和与(001)面夹角分别为 45°和
22.5°的晶面上进行激光多层涂覆，研究了基材晶体
取向对单晶显微组织的影响规律。研究表明：当实
验在基材的择优晶面{001}上进行，涂层的组织为
定向凝固柱状晶，晶体取向与基材的晶体取向相一
致，一次间距约为 10 µm，二次臂退化。当实验在
基材的非择优晶面(与(001)面的夹角 θ 分别为 45°

和 22.5°的晶面)上进行，涂层的晶体取向仍然与基
材的晶体取向一致，但枝晶二次臂出现，θ 为 45°

角的晶面与 22.5°角的晶面相比，枝晶二次臂的发
展不平衡性大。 

高温合金激光表面熔焊处理的另外一个重要
研究方向是制备抗氧化涂层。MCrAlY（其中，M

代表 Fe、Co、Ni 或其组合）合金涂层是高温合金
的重要防护涂层,通常制备方法主要有热喷涂、磁控
溅射、低压等离子喷涂等，这些涂层方法获得的涂
层存在孔隙多、致密性差、与基体结合力差、需要
高温扩散处理等缺点，使涂层对基体的保护作用受
到一定的影响。激光熔敷技术能产生致密的冶金结
合的涂层，涂层的抗氧化性能可以得到改善。许多
研究者报导在多晶高温合金基体上获得了抗氧化

性能良好的 MCrAlY 涂层[90-92]，分析认为：涂层的 

冶金结合、完全致密及稀土元素的弥散分布对其抗
氧化性都起了有益作用。尽管单晶高温合金的氧化
性能已 较多 晶材料 有所 提高， 但是 仍然需 要
MCrAlY 涂层的保护，但是传统的热喷涂工艺在单
晶合金表面产生的仍是多晶涂层。由于同一材料在
〈001〉凝固方向柱状晶的弹性模量比等轴晶弹性
模量小 30 %～40 %，多晶涂层与单晶基体之间必
然存在 着弹 性模量 的差 异。根 据热 应力公 式
ε=E•α•ΔΤ，弹性模量的差异必然在温度剧烈变化时
产生很大的热应力，这就给遭受频繁热循环的发动
机热部件带来损伤。研究已经证明：多晶涂层的单
晶叶片的热机械疲劳寿命比叶片本身寿命大大降
低[93]。在单晶合金基体表面制备单晶 MCrAlY 抗氧
化涂层是提高单晶部件热疲劳寿命有效方法，另
外，单晶 MCrAlY 涂层能够消除氧沿晶界的短路扩
散，对抗氧化性的改善有积极的作用[94]。外延激光
沉积技术已经被用于制备外延生长的 MCrAlY 涂
层[95-96]。C.Bezencon[97]在单晶 CMSX−4 合金表面成
功地制备了单晶 MCrAlY 涂层，并且研究了
MCrAlY 不同的合金相结构对外延或非外延生长过
程的影响，结果表明：只有在主要凝固相为 γ 时才
能获得外延生长的 MCrAlY 涂层。另外，他们还对
预热对 NiCrAlY 外延生长的影响进行了研究[98]，表
明 750℃预热条件下，温度梯度减少，有利于柱状
晶向等轴晶的转变，而且 CMSX−4 合金的转变倾
向比 NiCrAlY 合金大，在基体的重熔区晶粒无确定
取向，涂层晶粒仍然定向生长。P. N. Ferreira [94]等
人研究了单晶 MCrAlY 涂层的结构。 

3.2  高温合金部件激光表面熔焊修复与强化的应

用现状 

激光表面熔焊技术在航空发动机修复上的应
用研究在美、欧早在 70 年代末期就开始了，到 80

年代中期就已经用在叶片锯齿冠部阻尼面的强化
与磨损修复上，使用激光同轴送粉方法熔敷钴基耐
磨合金。英国 Rolls Royce 公司将激光表面熔敷技
术用在 RB211 发动机上[99]。这种叶片是镍基合金
铸造成的，工作温度高达 1 327 ℃，叶片根部用于
装配的锁口部位容易磨损，需在该部位熔焊一层耐
高温磨蚀的钴基合金。该公司用激光熔敷法代替氩
弧焊堆焊工艺，加工时间由原来的 14 min 减少到
1.25 min，并节省钴基材料 50 %，涡轮叶片阻尼面



10                             中  国  表  面  工  程                                 2010 年 

进行激光硬面敷层取代等离子喷涂工艺。美国 

Pratt and Whitney 公司报道在发动机的阻尼面施加
了钴基合金耐磨涂层[99]，采用 6 000 W CO2 激光将
合金片熔焊到强化表面，提高了焊接质量。另外，
据联邦航空局（FAA）管理的一个独立的发动机修
理商报告，到 1991 年中期他们使用 600 W 至 8 kW 

CO2激光熔焊对约10 300片航空叶片的阻尼面进行
了强化，合格率 98.7 %，热影响区在 0.5 mm[6]。自
1994 年开始，许多电力燃气轮机的修理商如
Chromalloy, Elbar, GE, Wood Group 也采用了激光
熔焊技术对叶片进行修复强化。 

在 90 年代初期，GE 公司报导采用激光熔焊对
叶片叶尖磨短进行了接长修复。该公司采用 5 kW 

CO2 激光层层堆焊技术接长修复了 F16 发动机高压
涡轮一级工作叶片叶尖 1 mm 左右，并声称为该公
司本年度十大新技术之一[7]。新近的专利文献表明，
叶片叶尖的激光接长修复技术还在不断的改进发
展，接长修复的精度、接长修复层与叶片基体的原
位性和对叶片基体材料匹配性（诸如高 Al、Ti 合
金，定向单晶组织结构）都取得了很大的发展。
ALSTOM 能源技术中心已经采用激光外延金属成
形技术对 GT29 单晶叶片叶尖进行了外延接长，接
长高度达 2～3 mm[30]。Liburid 公司也报导对 LT101

单晶叶片进行了激光外延接长[100]。 

进入 90 年代以来，随着以激光快速成型为主
的诸多种技术和激光修复材料的发展，以及高性能
发动机发展的需求，航空发动机零部件的修复由叶
片的叶尖接长和叶冠阻尼面磨损重建形式的修复
向叶片和热端部件之类关键要件的各种形式的裂
纹、腐蚀损伤以及叶片、部件的制造生产方向发展。
目前世界各国都在积极发展高温合金的近、等强度
修复方法，努力将叶片的可修复区域从低应力区扩
展到高应力区[4,72]，但是还未见有成功的工业应用。 

在我国，高功率激光设备与激光加工技术发展较
晚。关于航空叶片与部件激光强化与修复技术属专
有性技术，公开报道的文献资料稀少。我国目前激
光加工技术在航空发动机制造/维修上的运用落后
于美欧。中国科学院金属研究所 1991 年在我国首
次采用激光技术接长修复了某验证机高压涡轮一
级转子叶片，并获得成功应用，并将此技术推广应
用到某型涡扇发动机涡轮叶片与压气机叶片、某涡
喷系列发动机低压涡轮转子叶片的叶尖磨短后的

接长修复上；随后又相继研究发展了叶片冠部阻尼
面的激光敷层强化与修复技术，并成功的运用到某
涡扇发动机、众多涡喷等发动机叶片冠部阻尼面的
强化处理上，同时成功应用到涡扇、斯贝和涡喷等
型发动机的叶片冠部阻尼面磨蚀的重建修复上[9]。
就叶片叶尖与叶冠磨损损伤修复的单元技术水平
与 G.E.、MTU 可以齐平并有特长。近几年来针对
发动机涡轮工作叶片叶尖裂纹修复需求，发展了叶
片叶尖裂纹三维损伤区的激光－微弧火花复合重
建工艺，并通过 360 h 的长期试车考核。 

4  高温合金微弧火花表面熔焊处理研究进展 

微弧火花沉积是一种脉冲弧显微焊接工艺，它
是一种电容放电、微弧熔焊方法，利用可控的能量
放电所形成的短时电脉冲产生冶金结合的表面改
性或成形。待沉积材料制成棒状为正极，工件为负
极。在高脉冲强能量流作用下，阴、阳极间通过离
子弧与微弧火花发生冶金反应，电极棒自耗式转移
到与基材接触区。与激光表面熔焊相比，微弧火花
表面熔焊对基体的热影响更小，基本不会引起工件
变形和基体材料的组织改变，许多用常规熔焊方法
不可熔焊的材料常常可以用微弧火花进行熔焊，如
一般认为 Al 含量超过 10 %的 FeAl 合金不能实现
无裂纹熔焊，但是微弧火花熔焊却使 Al 质量分数
超过 40 %的 FeAl 合金实现了无裂纹沉积[101]。对于
高温合金这样的热裂纹敏感性材料，采用微弧火花
沉积进行表面强化和修复具有很大的吸引力。但是
关于高温合金及其部件表面微弧火花处理方面的
研究，国内迄今为止鲜有报道，国外相关的研究报
道也很少，只是在一些有关微弧火花沉积的综述文
章或互联网上能看到一些零星应用报道。 

R.N.Johnson 早在 1988 年就在综述[102]中介绍
了微弧火花沉积在燃气轮机部件上的一些应用情
况：① 沉积镍基高温合金修复有铸造缺陷或误加
工的部件；② 在涡轮叶片的指定区域预置 Pt 以便
进行 Pt、Al 扩散涂层；③ 涡轮叶片叶尖硬面强化；
④ 修复扩散涂层；⑤ 在润湿性差的涡轮材料表面
预置钎焊料；⑥ 涡轮叶片的抗腐蚀和冲蚀保护。
文献[103]报道，英国 Rolls Royce 公司将微弧火花
沉积用于燃气轮机部件的表面强化，但是不用在疲
劳敏感部件上，因为几乎所有微弧火花制备的硬涂
层都有裂纹存在，这可能成为裂纹源。从上面的应
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用报道看，早期微弧火花沉积还主要作为一种高温
合金表面涂层工艺使用，对沉积层的质量和力学性
能要求不高。近年来，随着微弧火花设备的发展和
工艺的改进，微弧火花沉积层厚度和冶金质量不断
提高，使它作为一种堆焊成形工艺成为可能，目前
国外一些研究单位正在对采用微弧火花沉积对高
温合金部件进行结构性深度修理的可行性进行研
究。美国 Advanced Surface And Processes (ASAP)

公司报道采用微弧火花沉积修复了两种燃气轮机
导向器的热疲劳裂纹[103]，而且还修复了 CMSX−4

单晶叶片的叶尖热疲劳裂纹[101]。2004 年美国 ASAP

公司报道[102]采用微弧火花沉积了 IN625、IN718、
Haynes 188、Hastelloy X 等固溶强化高温合金，主
要评价其在工程上用于燃气轮机部件修复的可行
性。英国 The Welding Institute (TWI) 也在进行类
似的工作[101]。最近公开的 Rolls Royce 公司的专
利[104]声称，微弧火花沉积工艺可实现如 IN738、
Rene142、CMSX−3 等难焊高温合金的无裂纹直接
沉积，但是目前尚无进一步的研究报道。 

在国内中国科学院金属研究所多年来一直围
绕高 Al、Ti 含量镍基高温合金叶片焊接修复与强
化问题在进行不懈地研究和探索，在采用激光熔焊
工艺成功解决涡轮叶片叶尖接长、叶片阻尼面强化
以及叶尖裂纹修复问题的同时，又积极研究开发高
温合金焊接修复新工艺。近年来先后研制开发了
800、1500、3000 W 手动加工和 5000 W 全自动化
加工的脉冲火花放电、等离子弧显微熔焊、旋转式
电极自耗转移微弧火花沉积设备，微弧火花单脉冲
能量最大可达 7 J。在探索高 Al、Ti 含量镍基高温
合金表面无损熔焊过程中，我们尝试将微弧火花沉
积显微焊接工艺用于难焊高 Al、Ti 含量镍基高温
合金不预热直接沉积，结果获得了某些高 Al、Ti

含量镍基高温合金的无裂纹沉积层，厚度可达数毫
米[105,106]。组织与力学性能的初步研究结果表明：
微弧火花厚沉积层由许多微薄层（厚度通常在 5～
30 µm）冶金连接而成，组织为间距不到 1 µm 的微
细胞状柱晶组成，微弧火花沉积显微焊完全连接的
高温合金试样室温拉伸强度可达 990 MPa(达到
K24 合金基材的 98 %)。采用微弧火花沉积显微焊
连接工艺修复的某航空发动机 K24 合金调节片（上
有长 10 mm 的穿透性热机械疲劳裂纹）成功通过了
360 h 的发动机台架试车考核，这充分说明在优化

的工艺参数下采用微弧火花沉积显微焊工艺完全
可以获得可靠的连接。采用微弧火花沉积显微焊接
工艺可实现高 Al、Ti 含量镍基高温合金无裂纹直
接沉积这一新的实验发现，无疑将为高 Al、Ti 含
量镍基高温合金叶片表面裂纹等缺陷的高强度填
料熔焊连接修复提供了一条新的途径。针对高温合
金表面涂层需求，采用微弧火花沉积工艺制备了
MCrAlY 涂层并对其抗氧化性进行了研究[107]。结果
表明：利用微弧火花沉积可在镍基高温合金表面获
得致密、与基体冶金结合的 MCrAlY 涂层，涂层具
有很好的抗氧化性。而且，基于微弧火花放电在一
定条件下产生的微小熔体温度梯度高，组织从基体
外延生长的特性和凝固特征参数的计算分析，将微
弧火花沉积作为一种定向凝固工艺使用，在定向凝
固高温合金表面获得超细的胞状柱晶结构、外延生
长的 MCrAlY 涂层[108]。与激光外延生长涂层相比
[109]，微弧火花外延涂层能够保持完全的柱状晶结
构，而激光外延涂层表层通常会形成等轴晶层；同
时在组织均匀性、组织粗细、界面熔合区大小等方
面微弧火花涂层都具有明显的优势。激光涂层中主
要缺陷为热裂纹，微弧火花涂层的主要缺陷为孔洞
和层间的不连续。 

5  结  语 

（1）高 Al、Ti 镍基高温合金表面熔焊处理的
主要难题是其高的热裂纹敏感性，主要表现在焊接
或焊后热处理过程中容易产生凝固裂纹、液化裂
纹、应变时效裂纹，采用惰性气体保护、改变基体
组织状态、使用低强度的合金焊料、降低热输入等
措施可有效改善其焊接性。 

（2）激光、微弧火花等低热输入表面熔焊处理
工艺在解决高 Al、Ti 镍基高温合金修复与强化问
题上展现出巨大的潜力，但就目前发展水平来看，
激光表面熔焊处理已发展多年相对成熟，工业应用
也较多，而微弧火花表面熔焊处理则刚刚兴起，尚
需更多深入系统研究才能走向工业化应用。 
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