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摘  要 

鋼結構用不銹鋼材料常使用於較高耐腐蝕性的環境，如:湖泊、溪、河或海

邊附近之建築結構，由於這些地點長期受到酸性環境的攻擊，故建築物所

用的鋼結構材料不適合使用碳鋼，而必須使用不銹鋼。這些不銹鋼結構材

料使用前後可能會經過高溫加工(如:熱軋延、銲接..等)，高溫加工會使得不

銹鋼結構材料析出 σ 相，σ 相析出會發生在沃斯田鐵系、肥粒鐵系及雙相

系不銹鋼等結構材料中，且會造成不銹鋼結構材料的性質劣化。 

 

一、前 言 

一般而言，建築物之鋼結構劣化的原因通常與建築上的力學設計、銲

接強度不良、建築材料選用不當..等問題相關。但是若以材料科學的觀點

來看，問題則可能是出現在鋼結構材料內部的第二相析出。不銹鋼為民生

上最常使用到的鋼鐵材料，也常被使用於鋼結構之建築材料，因不銹鋼具

有較碳鋼高的耐腐蝕性及較高的光澤度等特性。而鋼結構用不銹鋼材料在

高溫加工時很容易析出第二相—σ 相，σ 相被視為鋼結構用不銹鋼之性質

劣化的主因，上述的性質劣化包括:耐腐蝕性、銲接熱裂紋的延展、材料脆

化現象..等。若不銹鋼被使用於鋼結構用材料時，若發生上述的劣化現象，



輕微者會減少建築物的使用壽命，嚴重者將會危害到人員的生命、財產與

安全，這是不容忽視的重大課題。 

 

本文作者以材料科學的顯微觀點，對鋼結構用不銹鋼材料的 σ 相析出

及所造成的性質劣化做介紹，倘若能清楚瞭解 σ 相的析出的機制，將助於

控制鋼結構用不銹鋼材料之 σ 相析出，並增加不銹鋼鋼結構材料的耐用

性，可提高鋼結構之建築物的使用壽命，也會減少鋼結構的劣化對人員所

造成的危害。作者希望能藉著本文的介紹，能對於在鋼結構用不銹鋼材料

的性質劣化上多一種思維的考量，因為鋼結構的劣化往往不一定是由於力

學設計或其它因素，有可能是材料內部的第二相析出的加成影響。下文將

針對鋼結構用不銹鋼的 σ 相析出與性質劣化做一系列的介紹與討論。 

 

二、不銹鋼結構材料之 σ相發展歷程 

(1) 1907 年，Treitschke 與 Tammann 在 Fe-Cr 系統中發現 σ 相，並推測 σ

相為鉻含量在 30 wt.%~50 wt.%的化合物[1]。 

(2) 1927 年，Bain & Griffiths，在 Fe-Cr-Ni 系統中實際觀察到 σ 相，並發現

σ 相十分硬脆，造成鋼材衝擊韌性的下降，當時稱之為 B 組成，即“brittle 

constituent”
[2]。 

(3) 1936 年，Jett & Foote 正式將此 Fe-Cr 化合物命名為“σ 相”
[3]。 

(4) 1951 年，Bergmann 與 Shoemaker 深入研究在 Fe-Cr 系統中 σ 相的晶體

結構，研究中指出 σ 相存在於 Fe-Cr 合金的析出動力學比起 Fe-Cr-Mo

或 Fe-Cr-Si 等合金系統是較慢的[4]。 

(5) 1966 年，Rothery et al.
[5]及 Hall

[6]首先研究 σ 相存在於沃斯田鐵系不銹

鋼。 

(6) 1966 年，σ 相在超過 50 種以上的過渡金屬合金中被觀察到[7]，例如: 



Cr-Ni、Fe-Cr-Ni、Fe-Cr-Mo、Fe-Cr-Mn、Fe-Cr-Ni-Mo、Fe-Cr-Si、Fe-V、

Re-Cr、Mo-Re、Ta-Al、W-Te、Ta-V、Zr-Ir、Nb-Pd、Ti-Mn、Nb-Fe 等。 

 

三、不銹鋼結構材料之 σ相析出特徵 

σ 相為正方晶體結構(Tetragonal crystal structure)，於不銹鋼結構材料的

析出溫度約在 600
o
C~1000

o
C 

[8-10]，為不具磁性的富 Fe-Cr 化合物，晶體結

構如圖 1 所示[11]。表 1 為 σ 相在不同系統之晶體資料與化學組成[11]。相

有助於提升鋼材的硬度，但卻會大大降低延、韌性[12]。相乃由 δ-肥粒鐵

相轉變而來，即 δ→σ 相變化，此種相變化發生時，σ 相會析出於 δ-肥粒鐵

的高鉻濃度區域，亦即直接佔據 δ-肥粒鐵的分子內部。文獻上提及在沃斯

田鐵系不銹鋼，若鉻含量少於 20 wt.%
[13]，σ 相的析出現象是不明顯的，

當鉻含量約 25 wt.%~30 wt.%時，σ 相可以快速地被形成，但是，當不銹鋼

中沒有肥粒鐵存在時，也可能從 γ 相轉變而成[14]，但這種機率是相當小的。

δ-肥粒鐵相對於沃斯田鐵基地相是一個富鉻的區域(Cr rich region)，又由於

肥粒鐵是體心立方結構，有利於 Cr 的擴散，同時 Cr 也是肥粒鐵的穩定元

素，因此對 Cr 含量需求高的 σ 相而言，是十分有利的析出之所[15]
.  

 

Shinohara et al.
[15]於 25%Cr-20%Ni 不銹鋼結構材料的研究中指出，σ

相析出是一種擴散控制的相變化，而 Cr 原子是促進 σ 相析出速率的重要

元素。σ 相在 δ-肥粒鐵中的析出速度遠快於沃斯田鐵約 100 倍[16]，亦即 σ

相在 δ-肥粒鐵中的擴散速度比在 γ-沃斯田鐵快，當 σ 相於 δ-肥粒鐵析出

後，會使得 δ-肥粒鐵內之局部合金元素元素成份降低，δ-肥粒鐵中的 Cr、

Mo 含量會變少，而 Ni 含量相對會提高，導致部分的 δ-肥粒鐵會轉變成二

次的沃斯田鐵相(Secondary austenite, γ2)
[17]。 

 

圖 2 為不同系列的沃斯田鐵系不銹鋼結構材料相的恆溫相變化曲線



(TTT curve)
[18]，整體而言可以看出，其鼻端位置大都落於 800

o
C~850

o
C 左

右，意味著於此溫度區間有最快的析出速率。再者，更發現 AISI 309S 不

銹鋼在時效時間為 0.1 hr 時，有相析出的現象，比起其它不銹鋼有較快的

析出速率，這是由於 Cr 含量高、含 C 量低、組織中有 15%的-肥粒鐵組

織。 

 

Barcik
[19]深入研究 σ 相在 Cr-Ni 沃斯田鐵系不銹鋼結構材料的析出行

為，提出最易析出於三顆 δ-肥粒鐵晶粒的交叉點處，在這裡我們稱作三叉

點處(Triple point)，其次是肥粒鐵晶粒內部，隨後為非契合雙晶界處與介在

物的晶粒間。Sikka et al.更提到 σ 相很容易成核於 δ/γ 的相界面[20]，因為異

相界面為一個高能量界面能的地方，更是異質成核的有利之處。Sato et al.
[21]

提出較高的晶格契合度和較低的 δ/γ界面能可以有效地延遲σ相析出。Na et 

al.提出若退火時間夠久，則 σ 相也會析出於沃斯田鐵相中，如圖 3 的示意

圖所示[22]。  

 

Padilha et al.
[23]指出 σ 相直接析出於沃斯田鐵相中是非常緩慢的，析出

時間所花費的時間將近數千個小時[24]，其主要因素有下列三點: 

(1)  σ 相是不溶解於 C、N 元素，亦即對於 C、N 溶解度差，因此 σ 相析

出現象是發生在碳化物、氮化物析之後。        

(2) σ 相是富替代型元素(Substitutional elements)的二次相，而替代型元素

在沃斯田鐵相中擴散是很慢的，需要花更長的時間去擴散，故在沃斯

田鐵相中成核是困難的。 

(3) σ 相與沃斯田鐵相在晶體學上是非契合的(Incoherent)。  



 

圖 1 Fe-Cr 系統中相的晶體模式[11]
 

表 1   相的化學成分及晶格常數[11]
 

 

 



 

圖 2 不同系列的不銹鋼結構材料中相的恆溫相變化曲線圖 

(B:析出開始, H:析出中間階段, E:析出結束[18]
 

 



 

圖 3  不銹鋼結構材料之相析出位置示意圖[22] 

 

3.1 Fe-Cr 系、Fe-Cr-Ni 系不銹鋼結構材料之 σ相析出 

圖 4 為 Fe-Cr 系不銹鋼結構材料之相圖[25]，可發現在低溫時可發現有

多相混合區，即存在 σ 相與富鐵的 α 相與富鉻的 α’相，當鉻含量高於 17 

wt.%時，會有 σ 相存在於 550
o
C 至 820

o
C 的溫度範圍，Fe-Cr 系統的 σ 相

為一個富鉻(46~53at.%Cr)的中間型化合物。而當溫度低於 520
o
C 時，σ 相

不穩定，會分解成 α 及 α’相，即發生所謂的 475
o
C 脆化[26-27]，此現象在肥

粒鐵系不銹鋼結構材料與雙相系不銹鋼結構材料均會發生。 

 

圖 5 為 Fe-Cr-Ni 系不銹鋼結構材料之相圖[28]，可以發現當溫度在低於

900
o
C 左右會開始析出 σ 相，且當鉻含量增加時，σ 相析出的機會愈大，

且會降低其鎳含量，與 Fe-Cr 系統不同之處為 Fe-Cr-Ni 系統之 σ 相析出機

制多為 δ→ σ + γ2的共析分解反應，一般來說 Fe-Cr 系統中的 σ 相之鉻含量

比 Fe-Cr-Ni 來得多，且必須超過 40 wt.%的鉻含量(如圖 2.6 所示)，σ 相才

會析出，故肥粒鐵系不銹鋼結構材料比沃斯田鐵系不銹鋼結構材料較難析

出 σ 相。 



 

 

 

圖 4  Fe-Cr 系不銹鋼結構材料之二元相圖[25] 

 



 

圖 5  Fe-Cr-Ni 系不銹鋼結構材料之相析出相區變化[28] 

 

四、不銹鋼結構材料之 σ相金相組織與特徵 

早在 1978 年 Gray et al.
[29]就利用一種稱為磁性浸蝕的金相技術作為觀

察不銹鋼結構材料中 δ→σ 的相變化行為的方法，並將結果發表至金屬領域

的國際期刊。圖 6 與圖 7 為其利用磁性浸蝕技術對 AISI 304 不銹鋼結構材

料時效 31000 hr，並分別觀察在 595
o
C、650

o
C 下的 σ 相析出。圖 6 顯示於

595
o
C，σ 相析出於 δ-肥粒鐵的晶粒內部，且顯微型態呈現板狀 σ 相，更發

現二次沃斯田鐵相(γ2)也會形成並成長於 δ-肥粒鐵中，故此時 σ 相析出機

制是經由 δ→σ+γ2。而時效溫度於 650
o
C 時，與 595

o
C 有類似的結果，不

同的是 σ 相析出於 δ-肥粒鐵晶粒內部的情形更為明顯，如圖 7 所示。 

 



 

圖 6  AISI 304 不銹鋼結構材料中 δ→σ+γ2相變化觀察 (595
o
C，31000 hr)

[29]
 

 

 

 

圖 7  AISI 304 不銹鋼結構材料中 δ→σ+γ2相變化觀察 (650
o
C，31000 hr)

[29] 

 

以下將介紹沃斯田鐵系、肥粒鐵系及雙相系不銹鋼結構材料經過不同加工 

條件，常見的 σ 相顯微型態，如下所述: 

 

4.1 沃斯田鐵系不銹鋼結構材料  

如圖 8(a)所示為 309 不銹鋼結構材料鑄造狀態下之 σ 相，呈現樹枝狀

晶的 δ-肥粒鐵，且 σ 相析出於樹枝狀晶裡，這是最常見的類型。圖 8(b)為



316 不銹鋼結構材料經過軋延加工之 σ 相型態[ 30]，可以看出 σ 相呈現條狀

且有一定的方向性，其方向性是因為軋延所造成的。圖 8(c)為 304 不銹鋼

結構材料在高軋延比下(50%)，σ 相呈現分散的圓球狀的組織。 

 

4.2 肥粒鐵系不銹鋼結構材料 

肥粒鐵系與雙相系不銹鋼結構材料有一個共同的特點，即析出在 δ-肥

粒鐵中不只有 σ 相，可以還有其他的二次相，如 χ 相(Chi phase)，故在金

相鑑定時，必須格外注意。 

 

圖 9 為 430 肥粒鐵系不銹鋼結構材料經過銲接後之金相組織，可以發

現 σ 相會析出在 δ-肥粒鐵中，且析出相當明顯，此 σ 相型態與沃斯田鐵系

不銹鋼大大不同，這是由於此兩種系列的不銹鋼合金元素含量不同所致。 

 

 

 

 

   
 

(a) 309 不銹鋼結構材之 σ 相鑄造組織  (b) 316 不銹鋼結構材之 σ 相軋延組織[ 3 0]  

 

 



 
(c) 304 不銹鋼結構材料 50%軋延比之 σ 相組織 

 

圖 8 不同加工條件下，沃斯田鐵系不銹鋼之 σ 組織 

 

 

 
 

圖 9  430 不銹鋼結構材料於銲接過程中 σ 相的顯微組織 

 

 

4.3 雙相系不銹鋼結構材料 

圖 10 為 X2CrNiMoN22-5-3 雙相不銹鋼結構材料之 σ 相的鑄造組織，

可發現在雙相不銹鋼之 δ-肥粒鐵型態呈現島狀(Island)型態有別於沃斯田

鐵與肥粒鐵系不銹鋼，深色的 particle 為 σ 相，可以看出在雙相不銹鋼中 σ

相的析出程度最為明顯，因為在雙相不銹鋼中有較多的 Mo 含量，當有較

多 Cr、Mo 富集在 δ-肥粒鐵中時，會加速 σ 相析出，同時雙相不銹鋼也因

有較沃斯田鐵系與肥粒鐵系不銹鋼較多的 N 含量，會導致氮化鉻(Cr2N)析



出，因為氮是強的沃斯田鐵穩定元素，故 Cr2N 析出現象較明顯時，σ 相析

出趨勢就會較小。 

 

 

 
 

圖 10  X2CrNiMoN22-5-3 雙相不銹鋼結構材料之 σ 相鑄造組織[31]
 

 

 

 

 

五、不銹鋼結構材料之 σ相的顯微型態  

不銹鋼結構材料中 σ 相依型態分類大致可分為: 1.晶界析出型(Grain 

Boundary Precipitation); 2.三叉點析出型(Triple Point Precipitation); 3.角落析

出型(Corner Precipitation)等三種[32]，如圖 11(a)~(c)之 SEM 顯微觀察所示。 

 

5.1 δ/γ相晶界析出型 

當 σ 相析出在 δ/γ 的相界面時，此時界面為一個富鉻區，相對地會使

界面周圍形成貧鉻區，使得材料耐腐蝕性降低，因為 δ/γ 相界面屬於一個

高界面能的地方，為許多缺陷聚集的所在地，缺陷的存在會提高材料的自

由能，更是 σ 相異質成核的有利位置，成核後將使缺陷消失，而釋放出一

定的自由能，因此減少了活化能障，所以當 σ 相析出 δ/γ 相界面後，變為

一個較契合的界面，如圖 11(a)所示。 

 



5.2 三叉點析出型  

析出於三個 δ-ferrite 邊界所圍成的三叉點內，稱之為三叉點 σ 相，如

圖 11(b)所示，Barcik
[33]提及三叉點型 σ 相析出，必須在 600

o
C 下持溫

10000hr~15000hr 才會發生，它會形成在非契合型的雙晶邊界(Incoherent 

twin boundaries)或介在物的晶粒間(Intragranular inclusions)。 

 

5.3 角落析出型 

此類型為直接析出於網狀 δ-肥粒鐵的晶粒內部，因為 δ-肥粒鐵為高鉻

含量的相，是 σ 相成核的最好區域，當 σ 相在 δ-肥粒鐵中析出後，會降低

δ-肥粒鐵中的鉻含量，也可能析出於 δ-肥粒鐵的角落，稱之為角落 σ 相，

如圖 11(c)所示[32]。 

 

5.4 細胞狀析出型 

   所謂細胞狀析出型係 σ 相與 γ2相以層狀共晶的型態析出於 δ-肥粒鐵的 

分子中，即 δ→σ+γ2的共析分解反應，當肥粒鐵相中的 Cr、Mo 等元素被 σ

相完全消耗掉時，同時也完成了共析分解的反應，圖 11(d)為細胞狀析出型

的 SEM 顯微組織圖。 



 
圖 11 不銹鋼結構材料中 σ 相的析出型態[32] 

 

六、沃斯田鐵系、超肥粒鐵系、雙相系等不銹鋼結構材料之 

σ相析出機制 

 

Villanueva et al.
[34]於三種系列的不銹鋼結構材料之軋延板材(AISI 

316L 沃斯田鐵系不銹鋼結構材料、DIN 1.4575 超肥粒鐵系不銹鋼結構材

料、UNS S31803 雙相不銹鋼結構材料)對 σ 相析出機制作出一些比較。並

探討隨著時效溫度的增加，對 AISI 316L (17Cr-12Ni-2.4Mo)、DIN 1.4575 

(28Cr-4Ni-2.4Mo-0.31Nb)、UNS S31803 (22Cr-5.4Ni-2.4Mo)三種系列的不

銹鋼結構材料之 σ 相析出機制，利用三組示意圖來加以說明，如圖

12(a)-(d)、圖 13(a)-(d)、圖 14(a)-(d)所示。 

 

圖 12 為 AISI 316L 沃斯田鐵系不銹鋼結構材料中的 σ 相析出之示意

圖。圖中可以發現，未受熱時(T0)，δ-肥粒鐵是呈現絲帶狀且析出於 δ/γ 異

相界面及 γ 相，如圖 12(a)。當時效溫度為 T1時，σ 相是伴隨著二次沃斯



田鐵相析出(σ + γ New)於 δ-肥粒鐵，如圖 12(b)。當時效溫度為 T2時，σ + γ 

New細胞狀析出繼續進行，且 σ相開始析出於三叉點及 δ/γ界面，如圖 12(c)。

當時效溫度為 T3時，層狀 σ + γ New細胞狀析出更趨明顯，如圖 12(d)。 

 

圖 13 為超肥粒鐵系不銹鋼結構材料(DIN 1.4575)之 σ 相析出機制。未

受熱時(T0=0)，σ 相尚未析出，故只存在 δ 相，如圖 13(a)。當時效溫度為

T1 時，σ 相會先佔據 δ-肥粒鐵晶界所圍成的三叉點，如圖 13(b)。當時效

溫度增加至 T2時，σ 相會逐漸析出並佔據整個 δ-肥粒鐵界面，如圖 13(c)。

最後，當溫度為 T3時，σ 相析出會擴展至 δ-肥粒鐵的晶粒內部，如圖 13(d)。 

 

圖 14 為 UNS S31803 雙相不銹鋼結構材料之 σ 相析出機制。未受熱

時(T0)，δ、γ 主相呈現層狀的型態，如圖 14(a)。當時效溫度為 T1時，細

胞狀的 σ + γ New會析出於 δ/γ 異相界面上，如圖 14(b)。再者，當時效溫

度提升至 T2，細胞狀的 σ + γNew會逐漸成長，如圖 14(c)，最後，當溫度

為 T3時，細胞狀的 σ + γNew會佔據整個 δ-肥粒鐵的層狀晶粒內部，如圖

14(d)。 

 

Villanueva et al.研究結果發現依據 σ 相析出的容易程度，此三種不同

系列的不銹鋼結構材料，由易至難依序為:雙相系>超肥粒鐵系>沃斯田鐵

系[34]。 

 



    

圖 12  AISI 316L 沃斯田鐵系不銹鋼結構材料的 σ 相析出機制示意圖[34]
 

 

 

 

   
圖 13  DIN 1.4575 超肥粒鐵不銹鋼結構材料的 σ 相析出機制示意圖[34]

 



      

圖 14  UNS S31803 雙相不銹鋼結構材料的 σ 相析出機制示意圖[34]
 

 

七、不銹鋼結構材料中 σ相析出引起的性質劣化 

7.1 脆化區域的產生 

沃斯田鐵系不銹鋼結構材料於 600~1000
o
C 溫度區間進行銲接，於銲

道會造成 σ 相脆化區，銲接時應控制銲接能量和冷卻速度，以防止晶粒長

大與析出脆性 σ 相而導致銲接接頭延性和韌性下降，σ 相脆性區的範圍如

圖 15 之雪弗勒圖(Schaeffler diagram)所示[35]。圖中灰色區域為 σ 相析出所

造成的脆性區域，可以發現在沃斯田鐵與肥粒鐵的混相區(A+F)之 σ 相脆

性範圍最大，而單相的沃斯田鐵區(A)範圍較小，由此可知全沃斯田鐵組織

析出 σ 機率較小，但若增加鉻含量會提升 σ 相析出的可能性。 

 



 

圖 15  雪弗勒圖(Schaeffler diagram)中的相脆化區域[35] 

 

7.2 銲接熱裂縫的延伸擴展 

Konosu 與 Mashiba et al.
[36]於三種不銹鋼結構材料的銲接實驗中發現

會有熱裂紋的生成，如圖 16 所示，且裂縫沿著 γ/σ 相界面延伸擴展，因為

γ/σ 相界面為一個低延性的破斷的初始位置。σ 相的形成為銲接時元素的擴

散，而造成不銹鋼產生 δ-肥粒鐵分解成 σ 相。σ 相為裂紋成核的有利位置，

於銲接過程中此種潛變熱裂紋成長是不容忽視的。 

 

Mataya et al.
[37]於 21Cr-6Ni-9Mn 沃斯田鐵不銹鋼結構材料研究中也證

實熱裂紋的發生可能是因為 δ→σ 相變化導致。 

 

圖 16  相析出所導致的銲接熱裂紋延展現象[36] 



7.3 貧鉻區形成，耐腐蝕性下降 

σ 相的析出會造成耐晶界腐蝕、孔蝕與間隙腐蝕能力的下降。Devine
[38]

在不銹鋼結構材料的敏化實驗中發現耐孔蝕能力與鉻含量成正比，因此孔

蝕通常發生在 Cr 含量較低之處，孔蝕最先發生的位置在靠近沃斯田鐵的

相界面上，因沃斯田鐵附近的 Cr 含量較低，同時發現 Cr 貧乏區會受到鉻

擴散作用的影響而逐漸消失，值得注意的是，此擴散作用的 Cr 是來自沃

斯田鐵，而非來自富 Cr 含量的 δ-肥粒鐵。 

 

σ 相通常會析出於 δ/γ 的界面上，造成鉻貧乏區的發生，如圖 17 所示

[39]。而與沃斯田鐵相形成伽凡尼效應，使周圍的沃斯田鐵相優先腐蝕，因

而降低材料之腐蝕電位。細微的 σ 相晶粒對於不銹鋼耐晶界腐蝕的影響較

粗大之 σ 相明顯，這是因為細微的 σ 相可以在界面上形成網狀結構，而粗

大的 σ 相則單獨析出於界面上。 

 

Ravindranath et al.
[40]指出，σ 相必須要形成網狀結構才會對不銹鋼結構

材料的耐晶界腐蝕性產生影響，而粗大獨立析出的 σ 相則不會有此效應發

生。 

 

圖 17  σ 相析出而造成周圍形成鉻頻乏區[38] 



八、結語 

不銹鋼結構材料在高溫加工時，當加工溫度處於 600
o
C ~1000

o
C 會造

成 σ 相析出，而 σ 相析出會造成材料脆化、耐腐蝕性降低、銲接熱裂紋

擴展，這些都是不銹鋼結構件應該要去避免且重視的問題。沃斯田鐵系、

肥粒鐵系、雙相系等不銹鋼結構材料都有 σ 相析出的現象，而 σ 相被視

為影響不銹鋼結構材料性質劣化最大的第二相，若能有效地控制 σ 相的析

出量，將可以大大降低不銹鋼結構材料性質劣化的發生機率。作者多年鑽

研不銹鋼結構用材料之 σ 相析出，故本文以材料科學的觀點，說明不銹鋼

結構材料的劣化往往是材料內部的 σ 相析出引起，而不一定為力學設計、

銲接強度、材料選用等因素所造成。 
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