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摘要 

    含鈦高強度低碳鋼經過惰性氣體遮蔽鎢極電弧銲接後，因銲接輸

入熱增加，進而改善了銲道的融貫穿深。晶界肥粒鐵會在先前的沃斯

田鐵晶界上成核及成長，其厚度會隨著輸入熱的增加而粗化。顯微組

織的檢視分析顯示，銲道金屬之組成相分別為晶界肥粒鐵、魏德曼肥

粒鐵、針狀肥粒鐵，以及少部分的麻田散鐵、殘留沃斯田鐵、變韌鐵

存在其中。除高輸入熱條件下，肥粒鐵內有溶解後的再析出奈米顆粒

外，肥粒鐵晶粒內的差排密度變多，也隨著銲接輸入熱的增加導致熱

應力變大所引起，並於殘留沃斯田鐵內產生針狀束的雙晶麻田散鐵。 

 

1. 導論 

高強度低合金鋼(HSLA)，適應於大型鋼結構銲接，如鋼結構建

築、壓力容器、輸油管、造船、離岸結構及海上油井平台等。高強度

低合金鋼是以韌性為主，可承受較大的撞擊力，若受到拉伸應力而破

裂，其失效破裂位置常見於熱影響區和或銲接區。因為微觀結構複雜

的熱影響區(HAZ)源於不同位置上的熱循環冷卻速度不同，導致各個

熱影響次區的相變態微觀組織不同，通常被認為是銲接接頭失效破裂

的起因[1-3]。熱影響區的顯微組織於銲件韌性上，扮演一關鍵角色。

輸入熱愈高對銲接熔融區和熱影響區的影響愈大，導致銲件強度和延

展性的非均質性惡化。某些研究指出銲接輸入熱增加，會生成一較寬

的柔軟熱影響區，以及衝擊韌性與柔軟熱影響的寬度成反比[7,8]。 

 

微觀組織決定銲件強度、延展性、韌性及耐腐蝕等特性，有必要

瞭解銲接過程中，微觀組織的發展，例如低合金高強度鋼熱影響區和

熔融區發生的一系列相變態。當加熱過程中，熱影響區內α 相變態

成 γ相非常重要，因其晶粒尺寸、組成相分率、變態成γ 相的成分
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均勻度，均會影響後續 γ的晶粒生長和冷卻過程中相變 [9，10]。

冷卻時γ 相變態成 α相的凝固組織，使得銲道金屬中的最終微觀組

織相當複雜。 

 

 Bhadeshia 等人[10-14]研究低合金鋼熔融區於冷卻過程中的

γ 相至 α相的變態，提出預測低合金鋼填積銲道熔融區微觀結構的

相變態模型。模型需要輸入銲接冷卻曲線，化學成分，沃斯田鐵晶粒

尺寸等數據，預測出晶界肥粒鐵，魏德曼肥粒鐵，針狀肥粒鐵及其他

的微米相的各個體積分率。Zhang 和 Elmer 等人[9]的研究結論，AISI 

1005 鋼的熔融區內，沃斯田鐵變態起始於 816℃，有 35%體積的沃斯

田鐵轉變為晶界肥粒鐵；於 590℃時魏德曼肥粒鐵變態開始，增加

54%體積的γ 相變態成魏德曼肥粒鐵，剩餘 11%體積的沃斯田鐵則轉

變成其它微米相組織。 Shome 和 Mohanty [15]報導，HSLA-80 鋼和

HSLA-100 鋼銲件，用最低輸入熱 1.0KJ/mm 下之較快冷卻速率為 53

℃/s，粗晶粒熱影響區開始變態的理論溫度接近麻田散鐵變態開始溫

度(Ms)約 440℃，導致微觀組織組成為板條狀的麻田散鐵，若改用最

高輸入熱 4.0KJ/mm 時之較慢冷卻速率為 12℃/s，變態開始的溫度在

Ms以上，微觀組織如預期的有針狀肥粒鐵存在。整體言高輸入熱銲接

條件(3.0 至 4.0KJ/mm)產生較軟的粗針狀肥粒鐵，而在低輸入熱條件

下(1.0 至 2.0KJ/mm)，產生具有較高比例細板條狀麻田散鐵的強度較

強熱影響區。 

 

    Shi 和 Han [16]報導，銲件於 800℃至 500℃溫度範圍之間的冷

卻時間增長，不僅增加先前沃斯田鐵晶粒大小，也增加 M/A組成的體

積分率; 高強度低合金鋼的熱影響區模擬，獲得的結果是先前沃斯田

鐵晶粒尺寸變大和 M/A的體積分率增加，其韌性會顯著的降低。本含

微量鈦高強度低碳鋼(屬低合金高強度鋼材同類）具有相當高的降伏

強度約 630MPa 及拉伸強度約 700MPa，溫度低於 400℃時也有不錯的

抗潛變性[17]。本研究的目的是探討銲接結構應用上，銲接輸入熱對

此強度高又經濟便宜的低碳鋼材，其銲道金屬的相變態影響。 
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2. 最近高強度低合金鋼之銲接製程回顧 

 

2.1 潛弧銲接(SAW) [18] 

若干文獻報導均採用小於3.0 KJ/mm低輸入熱來研究潛弧銲鉻鉬

鋼和 HSLA 鋼銲件之微組織及機械性質；鮮少報導使用高熱輸入(>3.0 

KJ/mm)研究潛弧銲接參數對鋼材銲接接頭性能的影響。本文獻為使用

板厚 16mm 的高強度低合金鋼(成分 wt%：1.12 Cr、0.5 Mo、0.62 Mn、

0.59 Si、0.023 S、0.028 P、0.32~0.40 C)，直徑 4mm 填充金屬銲

線(成分 wt%：1.7~2.0 Mn、0.08 Si、0.03 S、0.03 P、0.22 C)和

較高輸入熱(3.0~6.3 KJ/mm)的潛弧銲銲接加工研究。結果顯示，當

輸入熱增加到 3.6KJ/mm 以後，銲道金屬和熱影響區的晶粒結構會粗

化，如圖 1所示。 

 

    同時銲道金屬韌性呈現變化趨勢，於固定銲接速度（200mm/min 

或 300mm/min）下，銲接電流由 500A 增加到 600A，銲件韌性會增加，

最大韌性為 3.6KJ/mm (600A)，但進一步提升銲接輸入熱 4.2KJ/mm 

(700A)時，韌性反而會降低，如圖 2(a)所示。若改用輸入熱作為韌

性的函數，則無法看出趨勢，如圖 2(b)，可能是由於高輸入熱低冷

卻速率下產生的柔軟相增加。Viano 等人[19]發現，輸入熱由

2.5KJ/mm 增加至 10KJ/mm，銲件韌性會降低三到四倍，吸收能量從約 

100J 減至 28J；然而輸入熱 2KJ/mm 增加至 5KJ/mm 範圍，銲件的韌性

降低幅度不大。韌性的變化歸咎於不同形態肥粒鐵的分率變化。 

Youngyuth 等人[20]曾報導，固定銲接速度增加銲接電流，銲接韌性

會降低，歸因於樹枝狀晶分量的增加，同時銲件接頭有明顯的非等向

性機械行為。利用掃描電子顯微鏡觀察衝擊試樣斷裂面，進行研究斷

裂模式，低輸入熱斷口呈現脆性斷裂，隨著輸入熱提升劈裂面特徵減

少，逐漸轉變成小窩狀(dimple)的延性特徵增加，如圖 3所示。 

  

2.2 CO2雷射及 MAG 電弧的混合銲接[21] 

高強度低合金-590 鋼(抗拉強度為 590MPa，成分 wt%：0.02 Cr、

0.02 Ni、1.58 Mn、0.25 Si、0.004 S、0.011 P、0.09 C、0.06 Ti)，

分別使用固定雷射功率或固定電弧功率下的雷射/MAG 混合銲接製

程，MAG(metal active gas)的保護氣體為 80%的氬氣加上 20%的二氧

化碳，雷射的保護氣體為氬氣或氦氣，銲線為 DS60(成分 wt%：2.20 
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Mn、0.70 Si、0.010 S、0.010 P、0.10 C、0.45 Mo)。完成雷射為

主的混合銲接和 MAG 為主的混合銲接。銲道外形上，雷射為主的混合

銲接優於電弧為主的混合銲接；銲道穿深上 MAG 為主的混合銲接銲道

優於雷射為主混合銲接，且 MAG 為主的混合銲接的銲道截面形狀比雷

射為主的混合銲接佳。 

 

固定 2KW 雷射銲接功率，改變 MAG 銲接功率由 1.45KW 到 4.51KW

範圍，見圖 4顯示其銲道形貌和截面的變化。結果為隨著 MAG 銲接輸

入熱增加(即 MAG 功率增加)，銲道高腳杯型的根部會越來越小，銲道

寬度也會隨著 MAG 功率增加而變寬(圖 4)。下列兩個原因可說明：(1)

當 MAG 電流和電壓增加，會使 MAG 的電漿擴大，並吸收在達到標靶金

屬前之雷射電漿的能量。(2)當填料銲線熔解速率加快，熔池高度上

升，促使雷射束輻射點會隨著熔池上升而變高。反之，固定 MAG 銲接

功率在 2.31KW 下，改變雷射銲接功率從 0.9KW 至 2KW 範圍，結果顯

示當 MAG 功率對雷射功率之間的比值增加時，其銲道穿深和寬度均減

少，如圖 5所示。雷射功率主要在於穿透，MAG 為熔解金屬銲線的主

要熱源，當 MAG 功率對雷射功率的比值超過 2時，雷射影響較小。 

 

    相互比較純雷射銲接、純MAG銲接和雷射/MAG混合銲接三種不同

法之粗晶區微觀結構；雷射銲接功率為2KW的粗晶區僅觀察到麻田散

鐵，無肥粒鐵和變韌鐵發現，即麻田散鐵體積百分比為100%；用功率

7.5KW的MAG銲接，其粗晶區肥粒鐵和變韌鐵組成相的佔有比例分別只

有約2.5%和7.2%，其餘均為麻田散鐵。但混合銲接法的粗晶熱影響

區，體積百分比則是佔有5.96%的肥粒鐵相和21.75%高體積分率變韌

鐵相，如圖6所示，此乃輸入熱總和增加，促使冷卻時間延長。 

 

2.3 不同比例混合氣體（Ar/CO2/O2）GMAW對實心和包藥銲線效應[22] 

實心銲線和包藥銲線已被廣泛使用於 GMAW(gas metal arc welds)

銲接製程，但鮮有報導保護氣體組成對高強度低合金鋼銲道微觀組織

的影響。這項研究主旨為混合保護氣體（Ar/CO2/O2）中的氧氣含量或

CO2含量變化對高強度低合金鋼分別使用實心和包藥銲線銲接，研究

其銲道金屬成分、顯微組織和機械性質的影響。 
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    使用板厚 20mm 的高強度低合金鋼-700(即最小降伏強度

700MPa)，成分見表 1，採用 Ar/CO2/O2不同組合比例的保護混合氣體

(見表 2)，進行 GMAW 銲接，比較實心銲線(ER 70S6)與包藥銲線(E 

71T-1M)效應。使用包藥銲線的銲道金屬，所含的針狀肥粒鐵和魏德

曼肥粒鐵比例大於使用實心銲線銲接，顯示於圖 7及圖 8。銲道金屬

之化學成分(表 3)、冷卻速度和夾雜物為最終微觀組織的決定因素。

包藥銲線的銲道，因所含合金元素較多，及保護氣體中含氧比例提

高，產生的氧化物隨之增加，導致夾雜物的體積分率明顯高於實心銲

線的銲件。實心銲線銲道金屬隨保護氣體中氧含量增加到 4%時，降

伏強度及抗拉強度上升；若進一步增加氧含量會導致抗拉強度及延性

下降。包藥銲線銲道金屬隨著保護氣體中之氧含量增加到 4%時，降

伏強度及抗拉強度下降但延性不改變，見表 4。因實心銲線銲接的保

護氣體中含氧比例提高，夾雜物增加而針狀肥粒鐵增加並阻礙魏德曼

肥粒鐵成長使其降伏強度及拉伸強度上升；而包藥銲線可能所含夾雜

物過少，氧氣過低，使沃斯田鐵晶內成核較少，又因相變態溫度較低，

使得魏德曼肥粒鐵增加，最終導致降伏強度及拉伸強度下降。 

 

2.4 氣體金屬電弧銲接(GMAW)的巨觀及微觀組織之模擬預測[23] 

採紊流流體與傳熱模型來模擬銲池的三維空間溫度場和速度

場，預測高強度低合金鋼-100(降伏強度為 100ksi(690MPa），成分

wt%：0.55 Cr、3.55 Ni、0.03 Al、0.84 Mn、128ppm N、0.26 Si、

1.58 Cu、0.029 Nb、0.04 C、0.59 Mo)的銲接冷卻速度，銲道熔融

區形狀和大小，及熱影響區寬度。結果顯示模擬的等溫曲線分布與實

際銲道外形及尺寸相當吻合，見圖 9所示。銲道金屬微觀結構主要是

由針狀肥粒鐵和少量的變韌鐵組成，但在高熱量輸入下，另有少量晶

界肥粒鐵和魏德曼肥粒鐵形成，如圖 10所示。 

 

依熱力學及動力學理論，可計算出低合金銲道微觀結構的恆溫

TTT(Temperature-time-transformation)相變態圖。用三種近似銲道

的化學成分計算出的 TTT 圖，見圖 11。C型曲線上方，代表以擴散機

制主宰的晶界肥粒鐵開始形成所需的時間曲線；C型曲線下方，代表

位移機制(displacive mechanism)控制的魏德曼肥粒鐵、針狀肥粒鐵

和變韌鐵變態所需的時間曲線。圖 11中虛線代表碳溶質貧乏區，為

最早由沃斯田鐵分解變態成低碳肥粒鐵的曲線。連續冷卻 CCT(con- 
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tinuous-cooling-transformation)變態圖，可用‚Scheil‛加成規

則(addition rule)從先前恆溫 TTT 變態圖換算求得，用以評估冷卻

速率對微觀組織的效應，見圖 12。結果為所有銲道的冷卻曲線會與

αa/αb位移曲線相交，因此，預期針狀肥粒鐵和變韌鐵會在所有 3

種銲道內形成。只有較慢冷速的冷卻曲線 1和 2會攔截到擴散肥粒鐵

曲線，故晶界肥粒鐵會在銲道 1和銲道 2的銲道形成，銲道 3則否。

實驗所觀察到的微觀結構與計算的冷卻速率及 CCT 圖相符合。 

 

3. 本研究實驗方法 

板厚4.7mm熱軋含微量鈦(約0.1wt%)高強度低碳鋼(約0.1%以下

的碳)原材，微觀組成為肥粒鐵和 1〜2µm 的散佈波來鐵同時肥粒鐵基

地有奈米 TiC 析出物散佈，見圖 13。惰性氣體保護鎢極電弧銲(GTAW)

以四種銲接輸入熱進行，其銲接參數列於表 5。熱電偶鑲於最近融熔

線邊，測量並記錄升溫/降溫熱循環過程，採用 PC 高速數據擷取系

統。金相試件腐蝕於 3% Nital 約 10 秒。用 200kV 穿透射電子顯微鏡

（TEM）觀察原材及銲道顯微結構。3mm 的圓盤薄片用雙噴射電解拋

光於-5℃至 10℃溫度範圍及 45V 伏特下完成。 

 

4. 結果與討論 

含微量鈦高強度低碳鋼原材的微觀組織，見圖 13所示，係由等

軸晶粒肥粒鐵和散佈 1〜2µm 波來鐵組成，大部分波來鐵析出於晶界

交叉點處為其特色。鋼材的平均晶粒徑粒約 5µm，肥粒鐵和波來鐵體

積百分比分別為 94vol%和 6vol%。原材電子顯微鏡組織顯示肥粒鐵晶

粒內有稀少的差排存在和散佈的奈米 TiC 的析出物，見圖 13(b)。銲

接輸入熱影響銲接深度(D)與寬度(W)比值，決定銲道接合完美與否的

最重要參數。四種輸入熱 1.2 KJ/mm，1.8 KJ/mm，2.4 KJ/mm 和 3.0 

KJ/mm 的外形及深寬比(D/W)列於表 4。銲接穿深隨銲接輸入熱的增加

而增大，於最大銲接輸入熱 3.0 KJ/mm 時，板厚可完全貫穿(見表 6)。 

 

不同輸入熱下，由 600°C 至 850°C 的冷卻速率及峰值溫度，列於

表 5。熔融區內的微觀組織(見圖 14)，包含晶界肥粒鐵（α），由先

前沃斯田鐵晶界擴散成長;魏德曼肥粒鐵（αW），成核在α/γ晶界，

藉由位移機制形成薄楔形板，成長速度受制於界面前端沃斯田鐵內的

碳擴散；變韌鐵和針狀肥粒鐵（αa）。其它微米相是由殘留沃斯田鐵，
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麻田散鐵，和部分變韌鐵所組成 [10-14]。未變態沃斯田鐵的後續變

態依冷卻速率大小，可變態成變韌鐵或麻田散鐵。側板魏德曼肥粒鐵

成長於沃斯田鐵晶界，外形特徵為平行肥粒鐵板條。針狀肥粒鐵，被

認為是韌性增加相，主要存在於沃斯田鐵晶粒內。 

 

低合金高強度鋼於銲接後的銲道微觀結構是相當複雜的，因為銲

接過程的快速加熱與冷卻導致嚴重的熱力學非平衡下凝固，化學成分

偏析和結構變化，是一種異質性固化。微觀組織會隨著合金元素的添

加、銲接尖峰溫度的高低和相變態中的冷卻速率而改變[1-4,27, 

28]。先前沃斯田鐵晶界上的晶界肥粒鐵(見圖 13)厚度隨著輸入熱由

1.2 KJ/mm 增加至 3.0 KJ/mm，且冷卻速度由 31℃/s減緩到 16℃/s

而變厚，歸因於冷卻速率的減緩，有利於碳原子擴散，使得晶界肥粒

鐵（α）增厚。此外魏德曼肥粒鐵相也出現在熔融區內(見圖 14)。 

 

晶界肥粒鐵是冷卻沃斯田鐵晶粒低於910℃時所形成的第一個相

[11-13]，成核於先前柱狀沃斯田鐵晶粒之晶界上，因為晶界是碳原

子最容易擴散的路徑，且增厚率受到在相變態界面前端的沃斯田鐵內

碳原子擴散控制。Dallam 和 Olson [27]主張肥粒鐵層厚度不受最初

先前沃斯田鐵晶粒尺寸的影響。 Bhadeshia 等人[11-13]提出肥粒鐵

的增長速度理論模型，是受到前端沃斯田鐵中碳的擴散控制肥粒鐵/

沃斯田鐵的界面移動，故晶界肥粒鐵層厚度可以下列拋物線增厚關係

式計算[9，11-13]： 





h

l

T

T
dttq 2

1

1
2

1
   ………………………(1) 

其中 q是晶界肥粒鐵層厚度，t為時間，Th和 Tl為開始和完成的變態

溫度，α1是一維拋物線增厚率常數。 

 

    熱影響區（HAZ）的微結構包含許多變韌鐵且隨輸入熱增加變粗，

如圖 15所示，此也與較慢冷卻速度相關。有人提出[10-14]，當鋼銲

接時，銲接熱影響區的沃斯田鐵晶粒粗化程度取決於銲接輸入熱。最

高輸入熱下，冷卻速率大幅度下降，熔融區獲得較多的魏德曼肥粒

鐵，並相對針狀肥粒鐵減少[11]。Zhao 等人[26]指出當冷卻速度從

50℃/s 下降到 10℃/s，低碳的管線鋼中肥粒鐵會增厚，從針狀肥粒

鐵變態成多邊形肥粒鐵。 
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    熔融區的針狀肥粒鐵較粗且先前沃斯田鐵晶粒不大不易辨識，見

圖 15。Bhadeshia 等人[11-14]發現較大的前沃斯田鐵晶粒有利於晶

界內針狀肥粒鐵成核，小晶粒有利於晶界成核的肥粒鐵相，因為有更

多的晶界形核位置。 Shome 和 Mohanty [15]報導，在最大的銲接輸

入熱下，冷卻速度較慢，可產生較高的體積分率的針狀肥粒鐵和晶界

肥粒鐵。Beidokhi 和 Dolati 等人[25]指出，鈦添加於高強度低合金

鋼銲道金屬，除了會促進微觀結構產生針狀肥粒鐵，而且提升銲道金

屬的延展性。 

 

殘留應力受溫度梯度場誘發關係到差排的形成和繁衍，輸入熱低

時呈現稀少且長條差排，如圖 16（a）所示。隨著銲接輸入熱增加，

差排密度增大且差排逐漸相互交錯(見圖 16)所示，最高輸入熱的肥

粒鐵晶粒基地存在錯綜複雜的差排，是由高熱應力的塑性變形所引

起。Yang 和 Bhadeshia [14]曾提出，銲接過程中塑性變形會導致針

狀肥粒鐵內和殘留沃斯田鐵內的差排密度增加。 

 

本研究含微量鈦高強度低碳鋼最快的冷卻速度 31℃/s，低於

HSLA 80 鋼和 HSLA 100 鋼出現麻田散鐵的冷卻速率 53℃/s[15]，故

金相上並未發現有大量的麻田散鐵存在，如表 7。雙晶通常發生在滑

移系統受到限制或滑移臨界分量剪應力增高，使得形成雙晶所需的應

力小於滑移所需的應力。Lee 和 Lin 等人[28]認為，當差排滑移遇到

高的阻力，例如錯位糾結的存在，流應力超過雙晶臨界門檻應力時，

雙晶先產生。含微量鈦高強度低碳鋼於不同的銲接輸入熱，電子顯微

鏡影像觀察到熔融區內有雙晶結構存在(圖 17)。在所有輸入熱條件

下，雙晶形態均為條紋狀雙晶束，基於銲接過程中溫度梯度在熔融區

和熱影響區造成不同的熱膨脹，通常足以產生熱應力，引發塑性變

形。金屬和合金產生雙晶相變，是為舒緩減輕局部應力或容納局部的

應變[5]。 

 

溫度梯度和熔融區凝固，為銲接熱應力產生雙晶的主要因素。若

干報導[5，29]曾指出，雙晶不僅出現在鐵錳合金，也發生在肥粒鐵

結構的含釩（V）低碳鋼。藉銲接輸入熱改變，熔融區內可獲得不同

形貌與密度的雙晶麻田散鐵(見圖 17)。條紋狀雙晶麻田散鐵束存在

於M/A組成中的殘留沃斯田鐵基地，如圖17所示。Podder和Bhadeshia 
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[30]指出，雙晶麻田散鐵為典型的高碳沃斯田鐵變態。當輸入熱增

加，冷卻速率降低，更多肥粒鐵形成與成長，促使大量碳原子擴散到

殘留沃斯田鐵內，形成高碳沃斯田鐵相，於冷卻是至 300℃~400℃時，

殘留沃斯田鐵相中碳可累積達 0.5%~0.8%，有利於雙晶麻田散鐵生成

[31]。 

 

除此之外，再固化的熔融區發現，飽和肥粒鐵基地有些非常細小

的熔解後再析出 TiC 析出物，有利於鋼的強化。低銲接輸入熱

1.2KJ/mm 和 1.8 KJ/mm 條件下，並未發現有奈米尺寸的 TiC 顆粒存

在。唯有 2.4 KJ/mm 以上輸入熱，才有奈米 TiC 粒子析出於α晶粒

內。因較高的輸入熱 3.0 KJ/mm 下，會有更多奈米 TiC 顆粒析出(見

圖 18)，歸咎於冷卻速度較慢，有助於碳原子擴散與碳化物於晶格內

缺陷上的形成。 

 

5. 結論 

1. 近年高強度低合金鋼銲接已從傳統潛弧銲(SAW)，氣體保護金屬

電弧銲(GMAW)進步到雷射與活性氣體保護(MAG)的混合銲接法和

包藥銲(Flux cored arc welding)的使用。 

2. 含微量鈦高強度低碳鋼在較高的輸入熱和較慢冷卻速率下，產生

較厚的晶界肥粒鐵，同時銲件的深度/寬度之比值增加，獲得板

厚的充分穿透。 

3. 隨著銲接輸入熱的增大，熱應力會導致差排和纏結差排的缺陷結

構。殘留沃斯田鐵中的條紋狀雙晶束增多，奈米 TiC 顆粒於銲接

加熱熔解後再析出，以上均為相對高銲接輸入熱具有較慢冷卻速

率，有利於碳原子擴散到殘留沃斯田鐵相內或晶格缺陷上。 
 

 

 

表 1 高強度低合金鋼和銲線的化學成分（wt％）[22] 
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表 2 實心銲線和包藥銲線之銲接參數[22] 

 

 

 

 

 

表3 銲道金屬化學成分(wt%)[22] 
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表 4 實心銲線與包藥銲線的銲道金屬機械性質比較[22] 

 
 

 

 

表 5 氬氣電弧銲(TIG)的銲接參數 
 

Heat input 1.2 kJ/mm 1.8 kJ/mm 2.4 kJ/mm 3.0 kJ/mm 

Current  50 A  75A  100A  125A  

Arc voltage 20 V 20 V 20 V 20 V 

Travel speed 50 mm/min  50 mm/min  50 mm/min  50 mm/min  

He flow rate  20 lpm He 20 lpm He 20 lpm He 20 lpm He 

 

 

 

表 6 銲道深度與寬度的尺寸及比 

 

 

 

 

Heat input 
Depth 

(D) (mm) 

Width 

(W)(mm) 
D/W 

1.2 kJ/mm 1.25 2.71 0.46 

1.8 kJ/mm 3.07 4.42 0.69 

2.4 kJ/mm 3.42 4.29 0.72 

3.0 kJ/mm 4.70 4.85 0.96 
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表 7 不同輸入熱下近熔融區的峰值溫度和冷卻速度 

 

 

 

            

1.2 kJ/mm 1.8 kJ/mm 2.4 kJ/mm 3.0 kJ/mm 

Peak temperature  872°C 1026 °C 1452 °C 1682 °C 

Cooling rate (850°C~600°C) 
31 

°C/s 

25 

°C/s 

19 

°C/s 

15 

°C/s 
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圖 1 光學顯微組織影響其輸入熱（a）3.0 KJ/mm(500A,300mm/min)，（b）3.6 

KJ/mm(600A,300mm/min) ，（ c ） 4.2 KJ/mm(700A,200mm/min) ，（ d ） 6.3 

KJ/mm(700A,200mm/min) [23] 
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圖 2 （a）銲接電流與韌性圖之關係（b）銲接輸入熱與韌性之關係[23] 
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圖 3 銲接接頭產生斷裂韌性的掃描電鏡圖像，使用輸入熱（a）3.0 KJ/mm，（b）

3.6 KJ/mm，（c）4.2 KJ/mm，（d）4.5 KJ/mm，（e）5.4 KJ/mm 和（f）6.3 KJ/mm[23] 
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圖 4 MAG 功率對銲道外觀和銲道剖面圖之影響。[24] 

 

 

 

 

圖5 雷射功率對銲道外觀之影響。[24] 

 

 

 

 

圖 6 各別雷射，MAG 和混合銲接的粗晶熱影響區組織。[24] 
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圖 7 微觀結構(a)母材與銲接金屬(b)試件 S1(c)試件 S4(d)試件 F1[25] 

 

 

 

 
 

圖 8 不同編號試件銲道微觀組織組成相的體積分率[25] 
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圖 9 模擬計算與金相的熔融區和熱影響區幾何形狀比較。輸入熱為（a）2.4 

KJ/mm(銲件 3)（b）3.15 KJ/mm(銲件 2)以及（c）3.94 KJ/mm(銲件 1)。WT , WM , 

WB分別代表上，中，底部的熱影響區寬度。[26] 
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圖 11 銲件 1 的計算 TTT 圖，由塊材區和局部溶質缺乏區組成。符號 α、αw、

αa和 αb 為晶界肥粒鐵、魏德曼肥粒鐵、針刺狀肥粒鐵和變韌鐵。[26] 

 

 

圖 10 熔融區的光學顯微微結構。

1000 倍放大倍率：（a）銲件 1（b）

銲件 2（c）銲件 3。PF, WF, AF,

和 BF 分別代表晶界肥粒鐵，魏德

曼肥粒鐵，針狀肥粒鐵和變韌鐵。

[26] 
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圖 12 銲件 1的計算 CCT 圖，由主要區和缺乏溶質區組成。符號α、αw、αa和

αb 為晶界肥粒鐵、魏德曼肥粒鐵、針刺狀肥粒鐵和變韌鐵。Bs和 Ms分別為變韌

鐵和麻田散鐵。[26] 

 

 

  
 

 

圖 13 含微量鈦高強度低碳鋼原材顯微組織（a）光學微觀（b）電子顯微鏡微觀。 
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圖 14 不同輸入熱下（a）1.2 KJ/mm（b）1.8 KJ/mm（c）2.4 KJ/mm（d）3.0 KJ/mm

熔融區之微觀組織。 

 

 

  
 

  
 

 

圖 15 不同輸入熱下（a）1.2 KJ/mm（b）1.8 KJ/mm（c）2.4 KJ/mm（d）3.0 KJ/mm

之熱影響區組織。 
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圖 16 在不同輸入熱：（a）1.2 KJ/mm（b）1.8 KJ/mm（c）2.4 KJ/mm（d）3.0 KJ/mm，

熔融區內肥粒鐵基地中的差排組織。 

 

  

  

 

圖 17 熔融區在不同輸入熱下：（a）1.2 KJ/mm（b）1.8 KJ/mm（c）2.4 KJ/mm

（d）3.0 KJ/mm 的雙晶結構。 
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圖 18 溶解再析出的 TiC 奈米析出物出現於銲接輸入熱（a）2.4 KJ/mm(亮場)（b）

2.4 KJ/mm 的(暗場)（c）3.0 KJ/mm(亮場)（d）3.0 KJ/mm 的(暗場)。 
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