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Bakgrund 
De rostfria stålen 316L och 304L förekommer rikligt i de flesta kärnkraftverk. Dessa material 
har ansetts ha låg känslighet för interkristallin spänningskorrosion (IGSCC) på grund av 
materialens låga kolhalt. På senare tid har däremot flera fall av IGSCC observerats i nämnda 
material. I de flesta fall har uppkomsten av detta fenomen i lågkolhaltiga material kopplats ihop 
med lokalt högre hårdhet eller hållfasthet. 
 
I ett försök att skanna för potentiella orsaker till IGSCC har även förekomst av sigmafas i 
materialen diskuterats. Även små mängder av sigmafas i rostfria stål förorsakar förändringar i 
materialets mekaniska egenskaper. Dessutom förändras materialets kemiska sammansättning i 
närområdet av den bildade sigmafasen. 
    
En litteraturstudie har genomförts som behandlar förekomst och effekt av sigmafas i stål 304L 
och 316L (även nuclear grade). 
 
Projektets syfte 
Projektets mål är att med hjälp av en litteraturstudie redogöra för: 
 
- Temperaturer och tider vid vilka man riskerar att få sigma fas i dessa stål  
- Vad är en kritisk utskiljning med avseende på mekaniska- och korrosionsegenskaper? 
    
Resultat 
Litteraturstudien visade att utskiljningen av sigmafas och 23-karbid är intimt förknippade. 
 
De mekaniska egenskaperna hos både 304L och 316L påverkas starkt av närvaron av sigmafas. 
De dominerade effekterna är följande: 

- Sträckgränsen minskar på grund av minskad lösningshärdning 
- Deformationshårdnande ökar 
- Brottgränsen ökar p g a närvaron av en hårdare fas 
- Generellt minskar slagsegheten men detta är mikrostruktur- och processberoende. I vissa 

fall ökar slagsegheten p g a en förändring i sprickans propagerings väg. 
- Duktiliteten minskar kraftigt 
 

En ytterligare slutsats är att Huey testet är ett alltför konservativt sätt att identifiera en eventuell 
sensibilisering orsakad av sigmafas. 
 
I material som innehåller ferrit kommer 23-karbid att skiljas ut vid svetsning (både 304L och 
316L). Detta leder till att svetsat och glödgat förband kommer att få någon form av karbid 
sensibilisering. 
 
Sigmafasen har liten motståndskraft mot oxiderande syror. 



 
Det kan konstateras att det är av vikt att förstå samverkan mellan karbid sensibilisering (23-
karbid) och duktilitetsförändringen vid närvaro av sigmafas. Detta beror i sin tur av kolhalt och 
av ferrithalt efter svetsning. 
 
Projektets effekt på SKI-s arbete 
De uppnådda resultaten är ett steg mot att bättre förstå varför och i vilka sammanhang, de 
rostfria lågkolhaltiga stålen blir känsliga för interkristallint spänningskorrosion, IGSCC. 
 
Information om projektet 
Behnaz Aghili har varit ansvarig för projektet inom SKI. 
SKI-referens: 14.41-040776/20034003 
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Sammanfattning 
En litteraturstudie över förekomsten av sigmafas och dess bildande och kinetik har genom-
förts. Det konstaterade tidigt att utskiljningen av sigmafas och av 23-karbid var intimt för-
knippade och därför behandlas båda i redovisningen. 

De mekaniska egenskaperna hos både 304L och 316L påverkas starkt av närvaron av 
sigmafas. De dominerande effekterna är följande: 

• Sträckgränsen minskar på grund av minskad lösningshärdning 

• Deformationshårdnandet ökar 

• Brottgränsen ökar pågrund av närvaron av en hårdare fas 

• Generellt minskar slagsegheten men detta är mikrostruktur beroende och 
processberoende. Det finns situationer där slagsegheten kan öka pågrund av en 
förändring av sprickans propagerings väg 

• Duktiliteten är kraftigt sänkt 

En ytterligare slutsats är att Huey testet är ett alltför mycket konservativt och trubbigt in-
strument för att identifiera en eventuell sensibilisering orsakat av sigmafas. 

I material som innehåller ferrit i någon form innan åldring kommer 23-karbid att skiljas ut 
för samtliga svetsade 316L och 304L enligt litteraturen. Klart är även att den första kar-
biden som skiljs ut är mycket tunn och att den uppträder före sigmafasen. Detta leder till 
att svetsat och glödgade förband kommer att följa någon form av karbid sensibilisering. 
Det som även framgått är att 23-karbiden minskar i andel när sigmafasen ökar i andel. Ti-
den till begynnande upplösning, vilken skulle minska sensibiliseringen, beror av tem-
peraturen. Detta skulle till exempel kunna förklara varför det finns exempel på 304L stål 
som uppvisar mycket gott korrosionsmotstånd i sensibiliserat tillstånd. 

Korrosionsangrepp direkt på sigmafasen är pH-beroende. Sigmafasen har liten motstånds-
kraft mot oxiderande syror. 

Det kan konstateras att det är av vikt att förstå samverkan mellan sensibiliseringen av 
materialet genom närvaron av 23-karbider och den duktilitetsförändring som sker med 
närvaron av sigmafas. Detta beror i sin tur primärt av kolhalt och av ferrithalt efter 
svetsning. 
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Abstract 
A literature survey of the existance, formation and kinetics of the sigma phase has been 
made. It was early realised that the precipitation of the sigma phase and that of 23-carbide 
were intimately coupled, why both are treated. 

The mechanical properties of both 304L and 316L are highly affected by the presence of 
sigma phase. The dominating features are: 

• Yield strength is reduced, due to reduced solution hardening 

• Deformation hardening increases 

• Ultimate tensile stress increases, due to the presence of a hard phase 

• Impact strength is generally decreased. This is however dependant on the micro-
structure and processing. There are conditions where the impact strength can increase 
due to crack deflection 

• Ductility is significantly reduced 

An additional conclusion is that the Huey test is too a blunt and conservative instrument to 
identify sensitization, casued by sigma phase. 

In a material that contains ferrite in some form, before aging, 23-carbide will precipitate in 
all welded 304L and 316L steels according to the literature. It is also clear that the first car-
bide to form is very fine and is preciptated before the sigma phase. This has the con-
sequence that welded and annealed weldments will show some sensitization from 23-car-
bide. It is also clear that the amount of 23-carbide reduces as the amount of sigma phase 
increases. The time to the start of the dissolution, which could decrease the level of sen-
sitization, depends on temperature. This could for instance explain why there are examples 
of sensitized 30L steel that showed excellent corrosion resistance. 

Direct corrosion of the sigma phase is highly pH-dependant. The sigma phase has little 
resistance against oxidizing acids. 

It is thus important to understand the coupling between the sensitization caused by the 23-
carbide and the change in ductility casued by the 23-carbide with sigma phase present. 
This is in turn primarily depending on the carbon content and the ferrite content after wel-
ding. 
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1. Inledning 
SKI har noterat att det under senare tid har skett flera fall an IGSSC is rostfria rör vid 
svenska kärnkraftverk. För att skaffa ytterligare förståelse för problematiken önskar SKI 
därför att Institutet för Metallforskning genomför en litteraturstudie för att klarlägga föl-
jande: 

• Kartläggning av temperaturer och tider som sigmafas bildas i 304L och 316L  

• Vad är en kritisk utskiljning med avseende på mekaniska- och korrosionsegenskaper 

 

Detta skall genomföras med följande moment 

• Litteratursökning och inhämtning av litteraturreferenser 

• Granskning av referenser 

• Avstämning med SKI om viktiga områden 

• Skriftlig rapport och kopior på det inhämtade materialet 

 

2. Metodik 
Sökningen har dels genomförts i databasen Cambridge Scientific Abstracts (CSA), dels i 
IM’s egen rapportdatabas, samt i dialog med andra forskare vid IM. Sökning i CSA har 
genomförts både med och utan IGSCC. Mängden artiklar som finns skrivna om sigmafas 
och om IGSCC konstaterades var många och sökningen var nödvändig att begränsas för att 
studien skulle kunna genomföras inom en rimlig tidsram.  

I sökningen har en del litteraturöversikter påträffats, dessa har använts i befintligt skick och 
ingen djupare källspårning har gjorts utom i några kritiska sammanhang. En konsekvens av 
detta är att det inte alltid är ursprungskällan som är refererad till, utan referensen är 
litteraturöversikten. Till rapporten levereras även de använda referenserna i en separat 
pärm som ett komplement till denna rapport.  
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3. Sigmafas vid jämvikt 
Sigmafas bildas i det binära Fe-Cr systemet genom en kongruent fasomvandling, figur 1. I 
det binära systemet är den stabil mellan 821oC och 475oC. Den nedre gränsen är inte väl-
bestämd. Sigmafasen innehåller 39-49 vikts% Cr och är centrerad kring 46 vikts% Cr. 
Kristallstrukturen är tetragonal. (T. B. Massalski 1986). 

.  

Figur 1: Binära Cr-Fe fasdiagrammet (T. B. Massalski 1986). 

I en tidig heltäckande studie av Hertzman (1975) av förekomsten av sigmafas diskuterades 
först de binära systemen där sigmafas skulle kunna uppkomma, relevanta för rostfria stål. 
Då det finns potential för sigmafas i ett femtiotal system konstateras att de relevanta sy-
stemen är följande: 

• Fe-Cr: Sigmafas har bekräftats. Det stabila temperaturintervallet ligger mellan 
520oC och 810-820oC med en samansättning mellan 46-52%Cr vilket är något snävare 
än rapporterat av Massalski (1986) 

• Fe-Mo: Sigmafas har bekräftats. Sigmafas bildas genom en peritektoid reaktion vid 
1540oC och faller sönder vid 1180oC i en eutektoid reaktion. Intervallet för sigmafasen 
är approximativt 53-63 % Mo 

• Ni-Cr: Sigmafas har rapporterats men den experimentella tekniken har kritiserats 

• Ni-Mo:  Ingen sigmafas har upptäckts 
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Det system, där förekomsten är under debatt, är således Ni-Cr systemet. I en studie av 
Yukawa et al (1972) konstateras det att sigmafas existerar i Cr-Ni systemet i intervallet 50-
68%Cr enligt en experimentell bestämning. Detta är ett tydligt tecken på att sigmafasen 
torde vara kontinuerligt till Ni-Cr sidan i det ternära Fe-Ni-Cr systemet. Det binära Ni-Cr 
systemet finns i figur 2a. Här framgår även att sigmafas uppkommer i intervallet 1250-
1400oC. Ett alternativt fasdiagram visas i figur 2b. (Massalski ,1986) 

 

 

 

 

 

a) b) 

Figur 2: Det binära fasdiagrammet Ni-Cr, a) Med sigmafas (Yukawa et al. 1972) b) Utan 
sigmafas (Massalski, 1986) 

Med samma experimentella teknik, som för Ni-Cr, studerade Yokawa et al (1972) Fe-Cr 
systemet och konstaterade att uppkommer sigmafasen i intervallet 48.2-63.4%Cr enligt 
experiment. I figur 3 finns Fe-Cr fasdiagrammet. Här framgår det att sigmafasen kan 
existera upp till 800oC. Detta är vid något högre halter än vad andra rapporterat ovan. En 
konsekvens av detta är at sigmafas skulle existera hela vägen till den binära Ni-Cr sidan i 
det ternära systemet. Yokawa et al (1972) studerade detta och i figur 4 framgår det inom 
vilka områden som sigmafas har experimentellt konstaterades.  
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Figur 3: Det ternära fasdiagrammet Fe-Cr (Yukawa et al 1972)  

 

Figur 4: Det binära fasdiagrammet Fe-Cr-Ni (Yukawa et al 1972)  
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Den uppfattning som Yokawa et al (1972) har om utbredningen i det ternära systemet delas 
dock inte av alla och som ett exempel kan Raynor och Rivlin (1988) tas.  

Utskiljningssekvensen enligt Raynor och Rivlin (1988) i det ternära Cr-Fe-Ni systemet 
visas i figur 5.  

 

Figur 5: Utskiljningssekvens i det ternära Cr-Fe-Ni systemet (Raynor och Rivlin 1988)  

 

I det ternära Cr-Fe-Ni systemet är inte sammansättningen välbestämd vilket förklara skill-
naderna i rapporterad förekomst av sigmafas. Detta beror till stor del på att både kärn-
bildning och tillväxt är relativt långsam. Vid 900oC antas sigmafasen existera som ett smalt 
intervall med mindre än 10 vikt% Ni, figur 6 . Ytterligare isoterma snitt finns i figurerna 7 
och 8. Baserat på sigmafasens stabilitet i det binära systemet Cr-Fe så skall det existera en 
undre gräns för sigmafasens existensområde. Ett accepterat värde på denna temperatur i det 
ternära Cr-Fe-Ni systemet är 440oC (Raynor och Rivlin 1988).  
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Figur 6: Isotermt snitt vid 900oC (Raynor och Rivlin 1988)  
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Figur 7: Isotermt snitt vid 800oC (Raynor och Rivlin 1988)  
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Figur 8: Isotermt snitt vid 650oC (Raynor och Rivlin 1988)  

Hertzman (1975) konstaterar att för ternära system är förekomsten vanligen en direkt kon-
sekvens av att sigmafas existerar i de binära systemen. Undantagen till detta är sigmafas i 
(Ni-Cr-Mo), (Ni-Cr-W), (Ni-Cr-Si), och (Ni-Cr-P). Av dessa har sigmafas konstaterats ha 
ett stort utbredningsområde i (Ni-Cr-Mo). Det bör här noteras igen att förekomsten av 
sigmafas i Ni-Cr är under debatt. De aktuella systemen är  

• Fe-Ni-Cr: Ni-tillsats ökar sigmafasens stabilitet och höjer den övre gränsen för sigma-
fasens existensområde. Sigmafas har även rapporterat ned till så låga temperaturer som 
400oC, figur 9 

• Fe-Cr-Mo: Mo stabiliserar sigmafasens existensområde vad avser både samman-
sättnings- och temperaturintervall, figur 10 

• Ni-Cr-Mo: Sigmafas existerar i ett område i mitten av fasdiagrammet enligt figur 11 
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Figur 9: Tre isoterma snitt i Fe-Cr-Ni systemet (Hertzman 1975)  
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Figur 10: Fyra isoterma snitt i Fe-Cr-Mo systemet (Hertzman 1975)  
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Figur 11: Två isoterma snitt i Ni-Cr-Mo systemet (Hertzman 1975)  

I figur 12 visas vertikala snitt i det ternära Cr-Fe-Ni systemet, (Peckner och Bernstein, 
1977). Om hänsyn tas till enbart Ni och Cr så innehåller 304 and 316 typiskt 68-74% Fe 
enligt specifikation. Sigmafas dyker upp i intervallet mellan 60-70% Fe. Ni minskar ten-
densen för bildande och Cr ökar tendensen för bildandet. 

 

Figur 12: Vertikala snitt i Cr-Fe-Ni systemet (Peckner och Bernstein, 1977) 

Tseng et al. (1994) rapporterar ett vertikalt snitt vid 70%Fe med sammansättnings-
intervallet för 304L stål indikerad, figur 13. Detta indikerar att sigmafas uppkommer något 
tidigare än vad Peckner och Bernstein, (1977) anger. 
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Figur 13: Vertikalt snitt vid 70%Fe med sammansättningsintervallet för 304L stål in-
dikerad (Tseng et al. 1994)  

Enligt Peckner och Bernstein (1977) bildas det i första hand 3 olika sorters av inter-
metalliska faser, sigma, chi och lavesfaser i rostfria stål . Dessa är alla kombinationer från 
övergångselementen (B) som Mn, Fe, Co, Ni och som innehåller en undergrupp (A) av 
element som Ti, V, Cr, figur 14. Eta och epsilonfas förekommer även de i rostfria stål, 
figur 15. 

 

Figur 14: Schematisk illustration av olika fasers sammansättning (Peckner och Bernstien, 
1977)  
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Figur 15: Fasjämvikter i Cr-Ni-Fe-Mo-Ni legeringar innehållande 70% Fe (Peckner och 
Bernstien, 1977)  

3.1. Sigmafasens sammansättning 
Jargelius-Petterson (1998) mätte sammansättningen hos de olika intermetalliska faserna i 
en serie med experimentella legeringar. Sammansättningen hos de olika faserna som upp-
kommer mättes i TEM prover. Resultatet finns i Tabell 1. Hertzman (1975) rapporterade 
även att sigmafasen hade sammansättningen (34.4Fe, 25.3Cr, 25.0Mo, 15.3Ni) i det 
kvarternära systemet Fe-Ni-Mo-Cr. Detta är något högre i Mo än vad som Jargelius-
Pettersson (1998) rapporterat. 
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Tabell 1: Uppmätt sammansättningen hos de olika faserna i austenitiska rostfria stål. 
(Jargelius-Petterson, 1998)  

Fas Si Cr Mn Fe Ni Mo 

Sigma 0-1 27-32 1-9 35-43 8-15 10-16 

Chi 0-1 25-32 1-8 29-45 7-13 18-25 

Laves 1-2 14-20 0-5 27-35 7-12 39-44 

T 1-2 25-39 1-2 25-30 7-12 27-35 

Cr2N epsilon 0 78-89 1-4 2-6 1-3 2-15 

Pi 1 45-47 1-4 18-21 14-19 14-16 

Eta 3-4 26-36 1-3 4-10 29-38 23-37 

23-karbid 0-1 65-71 1-3 19-22 3-7 3-5 

6-karbid 0-1 55-68 1-4 6-15 3-5 16-20 

 

3.2. Inverkan av legeringsämnen på sigmafasens stabilitet 
Inverkan av legeringsämnen som kväve diskuterades av Hertzman (1975). Kväve är auste-
nitstabiliserande vilket leder till att andelen deltaferrit vid stelnande minskar Detta under-
lättar utjämning av det segringsmönster som utskiljningen av deltaferriten orsakar. Kväve 
destabiliserar även intermetalliska faser som sigmafas, dvs. sänker den övre temperatur-
gränsen för existens. Generellt kan det även konstateras att kväve ökar halten av Cr i de 
utskiljda faserna vilket leder till att andelen Cr-utskiljningar minskar.  

I Fe-Cr-C systemet uppträder sigmafas vid 900oC och en ökande kolhalt förskjuter jäm-
vikten mot högre kromhalter. Kol stabiliserar även 23-karbid vilket leder till att sigmafasen 
destabiliseras (Hertzman, 1975). 

Peckner och Bernstein, (1977) konstaterar att förståelsen för kolets inverkan inte är helt 
kartlagd. Då kvävets inverkan är främst att förbättra mekaniska egenskaper har kväve-
halten i rostfria stål som 304 och 316 höjts. 304 och 316 innehöll tidigare 0.03-0.06%N 
men i stål som 304N och 316N är halterna inom intervallet 0.06-0.09%N 

Raynor och Rivlin (1988) konstaterar att föroreningar påverkar utskiljningsförloppet starkt. 
Kisel stabiliserar sigmafasen vilket resulterar i att andelen sigmafas ökar och att solvus 
(löslighetsgränsen i fast fas) förskjuts mot lägre Cr-halter. Al och Ti har en liknande effekt. 
Närvaron av 0.3% C har en motsatt effekt genom att förskjuta solvus mot högre Cr-halter. 

Peckner och Bernstein (1977) konstaterar att Mo är ferritstabiliserande och en liten för-
ändring av Mo-halten uppåt förskjuter solvus mot lägre Cr of Ni halter, figur 16 
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Figur 16: Inverkan av Mo på jämviktsfaser i Cr-Fe-Ni legeringar (Peckner och Bernstien, 
1977)  

 

4. Sigmafasens kinetik 
Vid genomgången av materialet framgick, med stor tydlighet, att det inte gick att diskutera 
sigmafasen separat. För att senare kunna göra kopplingen till korrosionsegenskaperna 
måste utskiljningen av 23-karbid behandlas samtidigt som utskiljningen av sigmafas. 

4.1. Inverkan av legeringselement på kinetiken 
Peckner och Bernstein, (1977) gick igenom prediktering av utskiljningen av sigmafas. Det 
enklaste sambandet är  

[ ] [ ]
[ ]Ni

CCrK
%

%16% −
=          (Eq. 1) 

Sigma fas bildas om K>1.7 

Peckner och Bernstein, (1977) beskriver även den elektronvakansteori där ett mått elektron 
vakanstal (Electron vacancy number) VN  tagits fram. Detta är baserat på atom % lösta i 
matris och skrivs som:  

( )
NbZrV

WMoCrFeCoNiNV

66.1066.666.5
66.466.271.166.0

+++
++++++=     (Eq. 2) 

Om VN >2.52 så skall sigmafas bildas. Interstitiellt lösta element förekommer inte i detta 
uttryck eftersom det är antaget att dessa element redan skiljts ut. Detta gäller även Ti som 
ibland används för att stabilisera rostfria stål. Inverkan av Mo och W har föreslagits vara 
starkare och ett värde på 9.66 för dessa har föreslagits i stället för 4.66. 
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Det bör här noteras att Dean och Plumbridge (1982) som utvecklade teorin anger ekva-
tionen som: 

( )
( ) ( ) AlZrSiTiTaNbV

WMoCrMnFeCoNiNV

66.766.666.5
66.46.366.271.166.0
+++++++

+++++++=
   (Eq 3) 

Beräkningsgången som anges bygger på att först räkna bort det som skiljts ut i form av 
borider och karbider når man de rätta halterna att sätta in i ekvationen nedan, dvs. de halter 
som matrisen skulle ha efter det att alla föreningar med snabb diffunderande element skiljts 
ut. 

Peckner och Bernstein, (1977) noterar att även ett Ekvivalent Cr tal har utvecklats. Detta 
kan skrivas som 

[ ] [ ] [ ] [ ] [ ] [ ]
[ ] [ ] [ ] [ ] [ ]CoNiTaNbTi

SiVWMoMnCrCrekv

177.0266.022.170.144.2
58.102.279.076.131.0*

−−+++
++++++=

   (Eq 4) 

 

4.1.1. Utskiljning i 316-stål 
Hertzman (1975) rapporterade att sigmafasen kan bildas på två olika sätt. I helaustenitiska 
stål skiljs sigmafasen ut ur austeniten direkt medan i en duplex struktur skiljs den ut ur 
ferritfasen. I det binära Fe-Cr systemet sker tillväxten med största hastigheten vid 725oC. 
Kinetiken för utskiljning visas schematiskt för ett 316 figur 17. Enligt denna beskrivning 
skulle sigmafas skiljas ut före 23-karbid vid lägre temperaturer, med en maximal 
tillväxthastighet strax över 700oC. 23-karbid har en maximal utskiljningshastighet nära 
750oC. 

 

 

Figur 17: Schematiskt diagram för utkiljningskinetiken av 23-karbid och sigmafas i 316 
rostfritt stål (Hertzman, 1975)  



© Swedish Institute for Metals Research 

- 17 - 

Tabell 2: Sammanställning av utskiljda faser i olika stål av 316-typ (Sasmal, 1987)   

Stål Kolhalt Ekvivalent krom Faser 

316L 0.023 20.71 23-karbid, Eta, Chi, 
sigma, 6-karbid 

316 0.066 19.05 23-karbid, Eta, Chi, 
sigma,  

316 0.06 19.57 23-karbid, Eta, Chi, 
sigma 

316TiM 0.057 19.99 TiC, 23-karbid, Chi, 
sigma 

316 0.014 19.81 23-karbid, Eta, Chi, 
sigma 

316 (0.77Nb) 0.057 18.23 23-karbid, NbC 

316 0.03 19.40 23-karbid, sigma 

- 0.008 19.36 23-karbid, sigma 

- 0.008 20.15 23-karbid, sigma 

316 TiM 0.09 19.16 TiC 23-karbid, 
sigma, alfa ferrit 

316TiM 0.05 19.19 TiC, 23-karbid, 
sigma, chi, alfa ferrit 

316TiM 0.05 19.29 TiC, 23-karbid, Eta, 
Chi, sigma, alfa ferrit

316TiM 0.07 21.19 TiC, 23-karbid, Eta, 
Chi, sigma, alfa ferrit

316NbM 0.078 16.93 NbC, 23-karbid 

316NbM 0.062 19.32 NbC23-karbid, Eta, 
Chi 

316NbM 0.055-0.061 20.93-25.95 NbC, 23-karbid, Eta, 
Chi, sigma 

- 0.064-0.072 16.78-24.11 NbC, 23-karbid, Eta, 
Chi, G 

[ ] [ ] [ ] [ ] [ ] [ ] [ ] [ ]
[ ] [ ] [ ]CoNiTa

NbTiSiVWMoMnCrCrekv

177.0266.022.1
70.144.258.102.279.076.131.0*

−−+
++++++++=
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I ett arbete av Sasmal (1987) görs en översikt över vilka faser som konstaterats i stål i olika 
legeringar. I tabell 2 finns en sammanställning av 316 stål med kolhalt och ekvivalent 
kromhalt, samt de faser som bildats. Det kan konstateras att tendensen att bilda sigma 
minskar med minskande kromekvivalent. För stål i intervallet mellan 18-22% krom-
ekvivalent så kan sigmafas både bildas och inte bildas. Det bör noteras här att det även kan 
bildas andra intermetalliska faser. Lavesfas löser inte kol medan Chifasen löser något kol. 
Mo har god löslighet i 23-karbid och i sigmafasen.  I de fall där stålet är stabiliserat skiljs 
inte sigmafas ut trots att ekvivalent krom är tillräckligt hög. Argumentationen är att 
kromhalten efter utskiljningen av de föregående faserna måste kvarstå över ett visst kritiskt 
värde för att sigmafas skall bildas. 

 

Figur 18: Utskiljning av intermetalliska faser i 316 rostfritt stål med förhöjd Mo-halt (5% 
Mo) med olika N-halter (Jargelius, 1983)  

a) 0.039%N anlöpt vid 1100oC 

b) 0.145% N anlöpt vid 1150oC 



© Swedish Institute for Metals Research 

- 19 - 

Andra legeringsämnen som kväve påverkar även förloppet. Jargelius (1983) konstaterar att 
tillsats av kväve bromsar utskiljning av 23-karbid upp till löslighetsgränsen där kromrika 
nitrider skiljs ut, vanligen 0.2-0.3% N. Kväve bromsar även utskiljningen av sigmafas. In-
verkan på utskiljningen av intermetalliska faser som Chi och Lavefas är inte lika klar, figur 
18. Vad som framgår är även att en förhöjd Mo-halt kraftigt gynnar bildandet Chi fas. Vil-
ken vanligen kommer efter utskiljningen av 23-karbid. Den övre temperaturgränsen för 
bildande av sigma Chi och Lavefas minskade i 316. Närvaron av kväve förskjuter även 
sammansättningen i fasgränsen mot högre kromhalter. 

Peckner och Bernstein (1977) konstaterar att i titanstabiliserat tillstånd (316 med 0.29% Ti) 
bromsades bildandet av 23-karbid medan bildandet av sigma och Chi-fas var något 
snabbare än för 316 stål utan titantillsats. 

Situationen är något annorlunda än i ett svetsförband. För att undvika sprickbildning svet-
sas austenitiska rostfria stål så att en begränsad mängd ferrit bildas (American Welding 
Society, 1986). Slattery och O’Riordan (1980) studerade effekten av avspänningsglödg-
ning efter svetsning. Vid anlöpning vid 850oC med 3, 6 och 24 timmars hålltid upptäcktes 
23-karbid, sigmafas och Chi-fas tillsammans med en mindre mängd oomvandlad ferrit. 
Hålltiden hade liten effekt på omvandlingshastigheten. En viktigt upptäckt var dock att 23-
karbiden omvandlades till Chi-fas och att det fortfarande fanns en del restferrit. Mängden 
Chi-fas var dock mindre än andelen ursprunglig ferrit varför en del ferrit måste ha om-
vandlats till austenit., dvs. 

Ferrit ↔ 23-karbid+austenit 

I korngränser där 23-karbider inte hade bildats fanns det sigmafas. Mängden sigmafas var 
inte tillräckligt stor för att svara mot mängden omvandlad ferrit varför en del av ferriten 
omvandlats till austenit 

Ferrit ↔ sigmafas + austenit 

 

Figur 19: Andelen sekundärfas som funktion av tid och åldringstemperatur (Shaik et al., 
1994)  
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En konsekvens av detta är att dels är mängden ferrit i svetsförbandet viktig och dels är 
ferritens omvandlingshastighet av central betydelse. Shaik et al. (1994) studerade ferritens 
omvandling och de faser som bildades. Ferriten omvandlas till karbid/karbonitrid och 
sigmafas i första hand, samt även R-fas under vissa betingelser. Andelen sekundära faser 
visas i figur 19. Ferritens omvandlingsgrad som funktion av åldringstid och temperatur 
finns samlade i tabell 3, tillsammans med identifiering av de faser som bildats. 

Tabell 3: Åldringstid och temperatur med resulterande omvandlingsgrad av ferriten samt 
utskilda faser rangordnade efter deras relativa förekomst, (Shaik et al. 1994)  

Temperatur 
[K] 

Åldringstid 
[Timmar] 

Omvandlad ferrit 
[%] 

Identifierade faser 

2 11 δ>C 

20 20 C>R 

200 55 σ>C>R 

873 

2000 92 σ>C>R 

2 30 … 

20 67 … 

200 95 … 

948 

2000 100 … 

2 38 C>σ 

20 78 σ>C 

200 100 σ>C 

973 

2000 100 σ>C 

2 61 … 

20 90 … 

200 100 … 

1023 

2000 100 … 

1.25 32 … 

2 92 σ>C 

20 100 σ>C 

200 100 σ>C 

1073 

2000 100 σ>C 

δ Ferrit 

C Karbid/karbonitrid 

σ Sigmafas 

R  R-fas 
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Shaik et al. (1994) beskriver ferritens omvandlingshastighet med ett Johnson-Mehl uttryck 

ntX ⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛−−=

τ
exp1          (Eq. 5) 

I figur 20 visas ( )( )11lnlog −− X  mot ( )tlog  för utvärdering n och τ . I figur 21 visas en plot 
av ( )τ1ln  mot T/1000 för utvärdering av .Q  

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛−=

RT
QAexp1

τ
         (Eq. 6) 

Vid analysen bestämdes att 5.0≈n  och att kJ/mol.272=Q Detta tyder på att omvandlings-
hastigheten är diffusionsstyrd och att aktiveringsenergin ligger i samma storleksordning 
som för aktiveringsenergin för självdiffusion i austenit.  

 

Figur 20: Utvärdering av n och τ  i en plot av ( )( )11lnlog −− X  mot ( )tlog  (Shaik et al., 
1994)  

 

Figur 21: Utvärdering av Q  i en plot av ( )τ1ln  mot T/1000 (Shaik et al., 1994)  
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Wenman et al. (1999) studerade utskiljningen i 316 genom att valsa ihop 316L med ett 
ferritiskt rostfritt stål, E-Brite™. De kunde konstatera att omvandlingshastigheten för 
sigmafas var konsistent med aktiveringsenergin för diffusion av Ni i ferrit. Detta i kontrast 
till Shaik et al. (1994) som konstaterade att aktiveringsenergin var i paritet med 
självdiffusion i austenit. Detta skulle kunna tyda på att sigmafasen kan skiljas ut med olika 
styrande mekanismer beroende legering och termisk historia. 

Gill et al (1986, 1989) studerade påsvetsat 316L med en sammansättning på 0.015%C, 
1.75%Mn, 0.31%Si , 19.10%Cr, 13.8%Ni, 2.59%Mo, 0.021%N, 0.004%S, 0.02%P. 
Upplösningssekvensen hos deltaferriten studerades. Den ursprungliga halten av deltaferrit 
var 6.2 %. Ferriten hade en vermikulär morfologi från början som var sammanhängande. 
Strukturen kunde delas in i primärstammar och sekundärarmar, figur 22. Under upp-
lösningsförloppet var det möjligt at observera att sekundärarmarna upplöstes mycket snab-
bare än primärstammarna. I primärstamsområdet var det möjligt at observera att delta-
ferriten omvandlades direkt till austenit, figur 23. 

 

Figur 22: Primärstammar av deltaferrit (A) och sekundärarmar (B) (Gill et al.  1986) 

I svetsat tillstånd, utöver austenit kunde endast ferrit observeras och inga andra sekundära 
partiklar var närvarande på grund av den höga svalningshastigheten. 

Åldring vid 773 K resulterade i att delta ferrit nätverket började brytas upp och att sekun-
dära faser skildes ut, primärt i deltaferritområden. En nära kontinuerlig film av 23-karbid 
hade skilts ut efter 5000 timmar i korngränsen mellan delta ferrit och austenit. Övriga se-
kundära faser som sigma och chi-fas hade skiljts ut inuti deltaferritområdena på grund av 
det högre Cr och Mo innehållet. I tabell 4 finns en sammanställning över tid, temperatur 
och faser. En viktig aspekt att notera är att 23-karbid finns närvarande i alla prov där 
sigmafas finns med 

Åldring vid 873 K resulterade i att sigmafas i första hand skildes ut vid omvandlingen av 
ferriten. Morfologin hos deltaferriten tyder på att sigmafasen initialt är begränsad till delta-
ferritområdena. Sigmafasen växte i första hand längs med de områden som betecknas 
”sekundärarmar”. Vid omvandlingen från delta ferrit till sigmafas och austenit kan 
austenitkorngränsen vandra förbi de 23-karbider som ligger i den ursprungliga 
ferrit/austenit korngränsen och lämna dessa isolerade inuti austenitkornen. 

Åldring vid 973 k resulterade i att sigmafas och 23-karbid bildades. Den högre tem-
peraturen undertryckte bildandet av chi-fas. 
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Figur 23. Tillväxt av austenit direkt ur deltaferrit (Gill et al.  1986) 
A) Ljusfältbild (TEM) visande både ferrit och austenit 
B) Mörkfältsbild visande austenit som ljusa områden 
C) Mörkfältsbild visande delta ferrit som ljusa områden 

Vid en låg kolhalt kommer inte utskiljningen av 23-karbid att utarma ferriten på samma 
sätt som vid hög kolhalt. Ferritens sammansättning ligger då nära sigmafasens samman-
sättning vilket ger en lätt omvandling till sigmafas. Som en konsekvens verkar det vara så 
att omvandlingen till sigmafas är hastighetsbestämmande för omvandlingen av ferrit. Gill 
et al. (1986) föreslår därför att omvandlingen till sigmafas kan studeras med sk. ekvivalent 
Cr-halt. Genom att normalisera ekvivalent Cr-halt med kolhalten tas effekten av kol in då 
bildandet av karbider fördröjer bildandet av sigmafas och ett bättre mått på tendensen till 
sigmafas bildande kan erhållas. 

[ ] [ ] [ ] [ ] [ ] [ ]
[ ] [ ] [ ] [ ] [ ]

[ ]C
CoNiTaNbTi
SiVWMoMnCr

Cr C
ekv

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−−++++

++++++

=
177.0266.022.170.144.2

58.102.279.076.131.0

*   (Eq. 7) 

 I figur 24 visas detta samband för tiden att omvandla 75% av deltaferriten. 
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Figur 24 Utskiljd mängd av sigmafas Relation mellan Normaliserad ekvivalent kromhalt 
och tiden för att omvandla 75% av grundmassan (Gill et al. 1986) 

Tabell 4: Utskiljning vid åldring av 316L (0.015%C, 1.75%Mn, 0.31%Si , 19.10%Cr, 
13.8%Ni, 2.59%Mo, 0.021%N, 0.004%S, 0.02%P) (Gill et al.  1986) 

Åldrings-
temperatur 

[K] 

Åldringstid 
[Timmar] 

Total mängd 
utskiljningar

[vikts%] 

Fraktion 
omvandlad 

ferrit 

Närvarande faser 

Svetsat 0 6.2 0.00 Delta 

200 0.83 0.29 Delta, sigma, Chi, 23-karbid 

2000 0.87 0.35 Delta, sigma, Chi, 23-karbid 

773 

5000 1.67 0.48 Delta, sigma, Chi, 23-karbid 

2 1.46 0.58 Sigma, 23-karbid 

20 4.3 0.93 Sigma, Chi, 23-karbid 

200 5.8 1.00 Sigma, 23-karbid 

2000 6.31 1.00 Sigma, 23-karbid 

873 

5000 8.96 1.00 Sigma, 23-karbid 

0.5 4.22 0.78 Sigma, 23-karbid 

2 5.19 0.98 Sigma, 23-karbid 

20 8.04 1.00 Sigma, 23-karbid 

200 8.63 1.00 Sigma, 23-karbid 

2000 12.45 1.00 Sigma, 23-karbid 

973 

5000 13.4 1.00 Sigma, 23-karbid 

 



© Swedish Institute for Metals Research 

- 25 - 

I figur 25 visas andelen sigmafas som funktion av temperatur och tid. I figur 26 visas ut-
skiljd mängd 23-karbid som funktion av tid och temperatur. Sigmafasen ökar kontinuerligt 
och når högre andel vid högre temperatur. 23-karbiden å andra sidan når högre halt vid 
lägre temperatur. Värt att notera är att 23-karbider börjar lösas upp. Mängden sigmafas 
verkar även öka snabbare när 23-karbiden börjat lösas upp 

 

Figur 25: Utskiljd mängd av sigmafas (Gill et al. 1989). 

 

Figur 26: Utskiljd mängd av 23-karbid (Gill et al. 1989). 
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Farrar (1985) konstaterade, vid en översiktlig sammanställning, att 23-karbid skiljs ut först 
i 316-stål med kolhalter i intervallet 0.02-0.1%C oavsett temperatur. Generellt 
konstaterades även att utskiljning av sigmafas och chi-fas gynnades av höga Cr och Mo-
halter, samt av temperaturer över 650oC. Lavesfas (Fe2Mo) förekommer normalt inte i 
svetsförband. Inverkan av kol konstaterades vara komplex och bero av Cr och Mo-halterna 
vilket stöds av bland annat Gill (1986). Med detta som en bas genomfördes en studie av 
åldringsbeteendet vid 700oC. Två svetsförband tillverkades med sammansättning enligt 
tabell 5. 

Tabell 5: Sammansättning av svetsförband, (Farrar, 1985)  

Element 

Förband 

%C %S %Mn %P %Si %B %Ni %Cr %Mo Cr-
ekv. 

Ni-
ekv 

Ferrit-
halt 
(%) 

316-5 0.021 0.019 1.02 0.026 0.51 0.003 12.5 18.7 2.32 21.8 13.6 6 

316-6 0.026 0.019 1.48 0.030 0.57 0.004 12.0 19.5 2.27 22.6 13.5 12 

 

I 316-5 fanns det svaga indikationer på att en utskiljning i fasgränsen mellan delta ferrit 
och austenit hade bildats redan vid svetsning. Efter 0.5 timmars åldring vid 700oC hade 23-
karbid bildats i korngränser och inuti delta ferriten. Karbider bildades även associerade 
med dislokationer. Efter 5 timmar kunde sigmafas och små mängder av Chi-fas observeras. 
Korngränser passerade även 23-karbiden vilket ledde till isolerade 23-karbider i austenit-
fasen, figur 27. 

 

Figur 27: Sigmafas och 23-karbid i 316-5. 23-karbiden har skiljts ut på ett eutektoidiskt vis 
efter 100 timmar vid 700oC förstoring approximativt 12500x, (Farrar, 1985)  

I 316-6 skildes 23-karbid ut i svetsförbandet som små diskreta partiklar i korngränsen 
mellan deltaferrit och austenit. I motsats till 316-5 skiljdes det ut endast mindre mängd 23-
karbid och sigmafas började skiljas ut på tidigt stadium. 23-karbiden separerades helt från 
korngränserna och en upplösning av sfärodiserade partiklar kunde urskiljas, figur28. 
Orsaken till denna skillnad förklarades genom att plotta Cr och Ni ekvivalenter i det 
isoterma snittet av Fe-Cr-Ni, figur 29. För prov 316-5 är delta ferriten stabil då den 
ekvivalenta sammansättningen ligger i trefasområdet ferrit, austenit och sigmafas. Detta 
betyder att ferrit, austenit och sigmafas är stabila. I prov 316-6 faller sammansättningen i 
tvåfasområdet sigmafas och austenit, dvs. ferriten är inte stabil. Då ferriten inte är stabil 
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löser den upp sig snabbare i prov 316-6 än i 316-5, där ferriten är stabil. Detta underlättar 
bildandet av sigmafas eftersom denna bildas ur ferriten. I 316-5 bildades stora mängder av 
23-karbid som var rik på Mo. Denna omvandlades även till 6-karbid 

 

Figur 28: Komplex omvandling till en blandning av intermetallisk sigmafas och 23-karbid 
i 316-6 värmebehandlat 100 timmar vid 700oC, förstoring approximativt 9200x (Farrar, 
1985)  

 

Figur 29: Isotermt snitt vid 700oC i det ternära Fe-Cr-Ni systemet med legeringarna 316-5 
och 316-6 inlagda, (Farrar, 1985)  

Farrar (1985) drog följande slutsatser: 
• Åldring vid 700oC resulterar i att deltaferrit omvandlas till 23-karbid och sigmafas 
• Omvandlingshastigheten beror på den ursprungliga segringen av Cr och Mo. 
• 23-karbid bildas i ferrit/austenitkorngränserna 
• Om legeringen har en sammansättning i trefas området sigmafas/austenit/delta ferrit är 

omvandlingen långsam och resulterar primärt i austenit och 23-karbid 
• Om sammansättningen är i tvåfasområdet austenit/sigmafas är omvandlingen snabb 

och resulterar i austenit och sigmafas 
• Efter utarmning av kol i austeniten, genom utskiljningen av 23-karbid, vandrar 

austenitkorngränsen in i ferriten och lämnar 23-karbiderna isolerade i austenitkornen 
• Vid mycket lång värmebehandling inkorporerades Mo i 23-karbiden och denna om-

vandlades till 6-karbid 
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Gemensamt för de flesta studierna av svetsat 316 är att 23-karbid skiljs ut innan sigmafas. 
Onzawa et al. (1988) konstaterade att en tunn film av 23-karbid skiljs ut vid återvärmning 
av 316L. Tabell 6 visar kemisk sammansättning och ferrithalt i svetsarna. 23-karbidfilmen 
bildas först vid återvärmning i alla materialen som undersöktes. 23-karbid skildes även ut i 
ferriten, men då först efter det att en tunn karbidfilm skiljts ut i fasgränsen mellan austenit 
och ferrit. Tjockleken på denna tunna karbidfilm mättes upp för olika åldringstider för 
åldring vid 923K och 1123K figur 30a , b och 31 a, b. Värt att notera är att karbidfilmen är 
mycket tunn och kan ha missats i tidigare studier och i studier baserade på ljusoptisk 
mikroskopering. Den totala mängden karbid blir även liten varför den även kan hamna 
under detektionsgränsen vid extraktion och röntgenanalys. 

I WM32B skildes karbidfilmen ut redan efter 10 sekunder vid 923K och 1123K. Sigmafas 
uppträdde först efter 86400 sekunder vid 923k och 600 sekunder vid 1123K. I WM62B, 
med lägre kolhalt skildes karbidfilmen ut redan efter 120 sekunder vid 923K och 10 
sekunder vid 1123K. Sigmafas uppträdde först efter 86400 sekunder vid 923k och 600 
sekunder vid 1123K. 

Tabell 6: Kemisk sammansättning på det undersökta svetsade materialet, (Onzawa et al., 
1988)  

Typ C Cr Ni Mo Si Mn P S N Ferrit 

WM32B 0.030 18.71 13.65 2.13 0.59 1.37 0.024 0.009 0.031 2.7% 

WM62B 0.025 18.19 12.12 2.20 0.57 1.38 0.024 0.008 0.033 6.3% 

 

 

Figur 30: Tjocklek på karbidfilm vid uppvärmning till 923K, a) WM23B, b) WM62B 
(Onzawa et al., 1988)  
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Figur 31: Tjocklek på karbidfilm vid uppvärmning till 1123K, a) WM23B, b) WM62B 
(Onzawa et al., 1988)  

Betydelsen av ferrit framgår även i en studie av Wasnik et al. (2003) som utskiljnings-
sekvensen i 316L undersöktes med avsikten att försöka identifiera orsaken till sensibilise-
ring för IGC och IGSCC med utgångspunkten att kännedomen av de tidiga utskiljningste-
gen är okända. Materialet var ett helaustenitiskt material, dvs. helt utan ferrit. Det konstate-
rades att följande utskiljningssteg uppträdde i intervallet 400-500oC. Det bör här noteras at 
de två första skedena även kunde observeras vid 300oC inom ramen för 3 timmar. 

• Först skedet: Koherent utskiljning av okänd natur 

• Andra skedet: Förgrovning av den koherenta utskiljningen och initiering av korn 
   gränsutskiljning 

• Tredje skedet: Utskiljning av sigmafas 

• Fjärde skedet: Utskiljning av 23-karbid 

Koherent utskiljning rapporteras även av Sidhom och Portier (1989) En icosahedrisk fas 
(femfaldig symmetri, I-fas) rapporterades ha skiljts ut i 316L anlöpt i 100 timmar vid 
550oC i korngränsen vid ferritiska utskiljningar. I-fasen skiljs ut koherent med ferrit och är 
stabil vid 550oC. Vid högre temperaturer försvinner den i samband med att först 23-karbid 
skiljs ut och sedan skiljs sigmafas ut. I-fasen konstaterades vara ett intermediärt steg för 
utskiljning av sigmafasen. 

Wenman et al. (1999) studerade utskiljningen i 316 genom att valsa ihop 316L med ett 
ferritiskt rostfritt stål E-Brite™. Sammansättningen visas i tabell 7. Genom att analysera 
fasandelarna i fasgränsen kunde de konstruera ett tid-transformations diagram för sigma-
fas, figur 32. De mätte även upp koncentrationsprofiler tvärs laminatgränsen. De profiler 
som mättes upp var kontinuerliga och visade inga anomaliteter som up-hill diffusion. Ingen 
uppgift om 23-karbid gavs.  
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Tabell 7: Sammansättningen hos 316L och E-Brite (Wenman et al., 1999)  

Typ C Cr Ni Mo Si Mn P S 

E-Brite 0.0022 26.3 0.15 1.01 0.21 0.1 0.01 0.013 

316L 0.018 16.16 10.1 2.61 0.67 1.68 0.034 0.12 

 Al Cu Nb Ti N Co V B 

E-Brite 0.05 0.05 0.12 0.05 0.11 0.05 0.07 - 

316L - 0.37 - 0.002 0.035 - - - 

 

 

Figur 32: Transformationsdiagram för 316L/E-Brite laminat (Wenman et al., 1999)  

Gill et al. (1987) studerad sfärodiseringskinteiken hos sigma fasen för ett stål med 
sammansättningen i tabell 8. Det konstaterades att sfärodiseringshastigheten ökade med 
tiden och att ett mättnadsvärde nås. Minimitiden för sfärodisering påverkas av upp-
lösningshastigheten hos delta ferriten och tillväxten av sigmafas vid alla temperaturer.  Det 
gick att konstatera att vid 873K och 973K styrs sfärodiseringen av volymdiffusion medan 
den styrande mekanismen vid 1073K är ytdiffusion.  
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Tabell 8: Sammansättning på stål vid sfärodiseringsstudie och resultat (Gill et al., 1987),  

Typ C Cr Ni Mo Si Mn P S N 

316L 0.02 18.96 11.26 2.59 0.31 1.75 0.02 0.01 0.052 

Värmebehandling 

K 

Tid 

(Timmar) 

I 

(%) 

S 

(%) 

L/R 

873 20 50 10 5.4±0.8 

 200 50 16 3.5±0.3 

 2000 60 30 1.7±0.6 

 5000 70 40 1.6±0.1 

973 20 60 20 3.4±0.4 

 200 60 20 2.9±0.4 

 2000 80 30 1.7±0.2 

 5000 80 30 1.9±0.2 

1073 2 36 12 2.6±0.8 

 20 60 20 2.8±0.2 

 200 70 30 1.8±0.18 

 2000 90 40 1.5±0.15 

I=(Oberoendepartiklar)/(Totalt antal partiklar) 

S=(Antal sfärodiserade partiklar)/(Totalt anal partiklar) 

L/R=(Längd)/(Bredd) 

 
Daemen och Dept (1970) studerade påsvetsning av 316L. Vid svetsning anrikas Cr till 
deltaferriten till en nivå av 125% av austeniten. Mo anrikas på samma sätt till en nivå på 
200%, medan Ni utarmas till en nivå på 60% av austeniten.  Den maximala omvandlings-
hastigheten för ferriten var vid 850oC, helt i enlighet med existerande Fe-Cr fasdiagram. 
Karbider skiljs ut i korngränser och då särskilt i korngränserna mellan deltaferrit och aus-
tenit. Omvandlingen till sigmafas bedömdes vara snabb under påsvetsning och följande 
karakteristika konstaterades: 

• Omvandling till sigmafas sker utan att diffusion över längre avstånd sker. 

• Omvandlingen startar i ferrit/austenit korngränser i de områden med högst Mo-halt 

• ”Sigmafas-områdena” är en finskalig blandning av sigmafas och austenit med stor 
kontaktyta mellan austenit och sigmafas. 

• Samansättningen hos denna finskaliga blandning är samma som för ursprunglig ferrit.  

• Utskiljning av karbider verkar inte påverka utskiljningen av sigmafas 

• Inga utarmade zoner har kunnat påvisas 
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4.1.2. Utskiljning i 304-stål 
Kinetiken för utskiljningen av sigmafasen visas i figur 33 som ett tid-temperatur-
transformations-diagram för ett helaustenitiska 304 stål (Hertzman, 1975). 

 

Figur 33: Kinetiken vid utskiljning av 23-karbid och sigmafas i 304 rostfritt stål 
Temperaturen på Y-axeln är Fahrenheit (oF) (Hertzman 1975) 

Kokawa et al. (1989) studerade utskiljningskinetiken hos sigmafasen och 23-karbid i ett 
304L stål med sammansättningen i tabell 9. Svetsparametrarna var anpassade för att ge 8-
11 % ferrit. Resultatet visas i figur 34. 23-karbid skiljs alltid ut före sigmafasen. Det visade 
sig att utskiljningen av sigmafasen var starktkopplad till ferritens morfologi, figur 35. Ut-
skiljningen av sigmafas börjar betydligt tidigare i vermikulär struktur (”vermiclar”) vilket 
förklarades med skillnader i koherens mellan deltaferriten och austeniten. 

Tabell 9: Sammansättning hos ett 304L stål (Kokawa et al., 1989)  

C Cr Ni Si Mn P S 

0.025 18.4 9.54 0.61 0.95 0.034 0.007 

 

 

Figur 34: Tid-temperatur transformationsdiagram för ett 304L stål (Kokawa et al., 1989)  
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Figur 35: Mikrostrukturutveckling vid 973 K i ”lacy”- och ”vermicular”-ferrit (Kokawa et 
al., 1989)  

Tseng et al. (1994) studerade ett valsat och ferritstrimmigt 304L stålet (0.012%C, 
18.99%Cr, 10.2%Ni, 1.7%Mn, 0.64%Si, 0.06%Co, 0.03%Mo, 0.03%N, 0.014P, 
<0.001%S). Utskiljningen skedde i två steg med en eutektoid utskiljning av austenit och 
23-karbid från deltaferriten. En andra eutektoid reaktion skiljer ut austenit och sigmafas ut 
delta ferriten. Geometrin för denna reaktion var som visas i figur 36. Vid bildande av 
sigmafas sker en omfördelning av legeringselement illustrerat i figur 37. Ingen tydlig ut-
armad zon kan urskiljas. 

 

Figur 36: Schematisk illustration av utskiljningsförloppet i 304 L vid bildandet av sigmafas 
(Tseng et al., 1994)  
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Figur 37. Uppmätta koncentrationsprofiler efter a) 30 minuter vid 720oC och b) 2 timmar 
vid 720oC (Tseng et al., 1994)  

Med den föreslagna geometrin i figur 36 kommer tillväxthastigheten att styras av diffusion 
av Ni och Cr i deltaferriten förutsatt att kärnbildningsfrekvensen inte är begränsad. Vitek 
och David (1986) studerade 308 stål med hög kolhalt och 308CRE med lägrekolhalt. De 
kunde konstatera att utskiljningen av 23-karbid orsakade Cr-utarmning vilket i sin tur re-
sulterade i att sigmafas fick svårare att kärnbildas. Detta ledde dem fram till slutsatsen att 
anrikningen av Cr från deltaferriten till sigmafasen inte är begränsande, utan sigmafasens 
tillväxt är kärnbildningsstyrd. 

Wenman et al. (1999) studerade utskiljningen av sigmafas genom att valsa ihop 304L med 
ett ferritiskt rostfritt stål E-Brite™. Sammansättningen visas i tabell 10.  Genom att analy-
sera fasandelarna i fasgränsen kunde de konstruera ett tid-transformations diagram, figur 
38. De mätte även upp koncentrationsprofiler tvärs laminatgränsen. De profiler som mättes 
upp var kontinuerliga och visade inga anomaliteter som up-hill diffusion. Ingen uppgift om 
23-karbid gavs.  
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Tabell 10: Sammansättningen hos 304L och E-Brite (Wenman et al., 1999)  

Typ C Cr Ni Mo Si Mn P S 

E-Brite 0.0022 26.3 0.15 1.01 0.21 0.1 0.01 0.013 

316L 0.026 18.5 9.18 0.27 0.42 1.75 0.031 0.016 

 Al Cu Nb Ti N Co V B 

E-Brite 0.05 0.05 0.12 0.05 0.11 0.05 0.07 - 

316L 0.002 0.37 0.009 0.002 0.061 - - 0.003 

 

 

Figur 38: Transformationsdiagram för 316L/E-Brite laminat (Wenman et al., 1999)  

4.2. Inverkan av mekaniska spänningar på kinetiken 
4.2.1. Utskiljning i 316-stål 
Sasmal (1982) konstaterade att kallbearbetning ökade utskiljningshastigheten men påver-
kade inte utskiljningssekvensen i 316L. Sigmafasen kunde bildas på två olika sätt. Chi och 
sigmafas kunde bildas genom oberoende kärnbildning och tillväxt alternativt genom sön-
derfall av 23-karbid varvid sigmafas och Chifas ligger nära varandra i klusters. 

Peckner och Bernstein (1977) konstaterar som Sasmal (1977) att kallbearbetning påskyn-
dar de flesta utskiljningsförlopp i austenitiska rostfria stålen. Utskiljningssekvensen i 316L 
uppvisar ett komplext förlopp involverande flera olika faser, figur 39a och 39b. Stålet 
analyserat i figur 39a är glödgat och anlöpt. Stålet i figur 39b är glödgat, kallbearbetat 
(20%) och anlöpt.  

Peckner och Bernstein (1977) kommer även fram till att utskiljningssekvensen är oföränd-
rad, däremot förändras andelen av de olika faserna. Den första fasen som skiljs ut är 23-
karbid oavsett kallbearbetning och anlöpningstemperatur. Effekten av kallbearbetningen är 
störst på utskiljningsförloppet av 23-karbid. 20% deformation resulterar i att 23-karbid bil-
das på 1/10-del av tiden i kallbearbetat tillstånd jämfört med glödgat tillstånd. Den andra 
intermetalliska fasen som skiljs ut är chi-fas följd av sigma fas. Värt att notera är att kall-
bearbetning får chi-fasen att tillväxa långsammare än sigmafasen och att i kallbearbetat 
tillstånd och anlöpning vid 816oC dominerar sigmafasen utskiljningsbilden efter lång tid. I 
ett glödgat tillstånd hämmas sigmafasen av en högre glödgningstemperatur. Värt att notera 
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är även att 23-karbiden löses upp och när sigmafasen når nivåer kring 1-2% försvinner 23-
karbiden. Detta liknar förloppet i rapporterat av Gill et al.  (1989). 

 

Figur 39: Utskiljningsförlopp vid anlöpning för ett glödgat 316L rostfritt stål vid två olika 
glödgningstemperaturer (Peckner och Bernstein, 1977)  

a) Odeformerat efter glödgning 

b) Kallbearbetat (20%) efter glödning 

Matthew et al. (1994) undersökte 316 nuclear grade svetsmetall avsett för Breeder reaktor 
komponenter genom krypprovning. Skillnaden mellan belastat och obelastat material un-
dersöktes dels genom att ta prover från den deformerade tunna delen av provet och dels 
från den tjockare odeformerade ändan av provet. Tabell 11 visar resultatet från 
undersökningen. 

Mängden utskiljda partiklar med och utan belastning visas i figur 40. Mängden utskiljd 
sigmafas i det belastade delen av provet visas i figur 41. Inverkan av spänningen på karbid-
fasen var inte klar då alla mätvärden återfanns inom det förväntade intervaller med 
1.43%±0.4% (Cr17Fe5Mo2) C6. Karbidinnehållet i den obelastade delen var slumpmässigt 
inom detta intervall medan det i den belastade delen visade en trend inom osäkerhetsinter-
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vallen med en trend med ökande halt från den undre gränsen till den övre gränsen med 
ökande tid. Sigmafasen visade ett helt annat beteende i den obelastade delen. Vid 823 K 
var mängden sigmafas mindre än 0.25% när den väl detekteras. Vid 873 K kunde den 
identifieras vid den längsta tiden. Vid 923 K bildades den tidigare, men släpade efter i 
mängd utskild fas. Slutsatsen är att utskiljningen av sigmafas är gynnad av spänning 

Vid 823 K omvandlades ferriten inte helt under experimentets varaktighet (22320 ks / 6200 
timmar). Vid 923 K hade ferriten omvandlats helt innan 3600 ks eller 1000 timmar.  

 

 

Figur 40: Total mängd utskiljda partiklar. Fyllda symboler visar innehåll i prov från 
obelastade delar medan öppna symboler visar innehåll från belastade delar av provet, 
(Matthew et al., 1994)  

 

Figur 41: Utskiljd sigmafas i den belastade delen, (Matthew et al., 1994)  
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Tabell 11. Typ av utskiljning, omfattning samt tid till brott och belastning, (Matthew et al., 
1994)  

Typ av utskiljning Temperatur 

(K) 

Spänning 

(MPa) 

Tid till brott 

(ks) Belastad del Obelastad del 

823 335 215 Karbid(s) * 

 295 470 * Karbid(s) 

 275 650 Karbid(s) Karbid(s) 

 245 4320 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

 215 22320 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

* 

873 275 55 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

* 

 245 125 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

* 

 215 650 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

* 

 195 1330 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

Karbid(s) 

 175 3780 Karbid(s) 
Sigmafas(m) 

Karbid(s) 

 155 13500 Karbid(s) 
Sigmafas(s) 

Karbid(s) 
Sigmafas(s) 

923 195 90 Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

* 

 175 180 Karbid(s) 
Sigmafas(m) 

* 

 145 865 Karbid(s) 
Sigmafas(s) 

Karbid(s) 
Sigmafas(w) 

 120 3960 Karbid(s) 
Sigmafas(s) 

* 

 95 15480 Karbid(w) 
Sigmafas(s) 

Karbid(s) 

(s) = stark (m) = medium (w) = svag * = ej analyserat  
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Oh och Hong (2000) studerade inverkan av kvävehalt och kallbearbetning. Det bör här 
noteras att materialet var austenitiskt. I tabell 12 finns sammansättningen på de tre stude-
rade kvävelegerade stålen. Samtliga legeringar upplösningsbehandlades vid 1100oC i 30 
minuter. Åldring skedde sedan vid 700oC i upp till 100 timmar. En del prov kallbearbeta-
des innan åldringen. 23-karbid förekommer i samtliga prov. Chi-fas bildas i de två leger-
ingarna med högre kvävehalt, medan kromnitrid endast återfinns i den legeringen med 
högst kvävehalt. figur 42. Total mängd utskiljningar visas i figur 43. Kallbearbetning kon-
staterades öka utskiljningshastigheten. Det bör här noteras att sigmafas endast återfanns i 
den legering med lägst kvävehalt och 20% reduktion vid kallbearbetning. Sigmafas var då 
också endast närvarande i rekristalliserade områden. 

Tabell 12: Kväve legerade lågkolhaltiga legeringar studerad (Oh och Hong, 2000)  

Typ C Cr Ni Mo Si Mn P S Cu N 

L1 0.018 17.78 12.21 2.36 0.67 0.95 0.006 0.002 0.20 0.042 

L2 0.019 17.23 12.46 2.38 0.70 0.97 0.007 0.002 0.21 0.103 

L3 0.023 17.18 12.19 2.41 0.67 0.96 0.007 0.002 0.21 0.151 

 

 

Figur 42: Röntgenspektrum visande utskiljda faser, (Oh och Hong, 2000)  
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Figur 43: Total mängd utskiljda partiklar, (Oh och Hong, 2000)  

 

5. Sigmafasens inverkan på mekaniska egenskaper 
Peckner och Bernstein (1977) konstaterar att sigmafasens inverkan på mekaniska egenska-
per är komplex och beroende av utskiljningens morfologi. Vid rumstemperatur är sigma-
fasens inverkan i första hand en minskad slagseghet, figur 44. Beroende av morfologin kan 
en minskad seghet också erhållas vid högre temperatur. Vid temperaturer högre än 650oC 
anses sigmafasens inverkan på slagsegheten inte vara något problem längre. 
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Figur 44: Inverkan av närvaron av sigmafas på slagseghet vid rumstemperatur Peckner 
och Bernstein (1977)  

Hall och Algie (1966) konstaterade att sigmafasen påverkar följande egenskaper 

• Kryphållfastheten ökar för temperaturer upp till 760oC för kort exponering med de-
formationshastigheter på 1 % / timma 

• Vid låg töjningshastighet minskar kryphållfastheten 

• Sigmafasen ökar på kort sikt sträck- och brottgräns 

• Sigmafasen minskar duktiliteten vid rumstemperaturer men duktiliteten återställs med 
ökande temperatur och är återställd kring 595oC-650oC 

• Austennitens kornstorlek är av samma betydelse för högtemperaturegenskaperna som 
sigmafasen 

• Sigmafasens storlek och fördelning är väsentlig för styrka och duktilitet 

En slutsats av Hall och Algies (1966) arbete är att förekomst av Sigmafas inte alltid är ne-
gativ. 

5.1. Mekaniska egenskaper i 316-stål 
Shaik et al. (1994) undersökte sigmafasens inverkan på de mekaniska egenskaperna i ett 
316L stål.  Inverkan av sträckgränsen visas i figur 45. Den snabba förändringen i sträck-
gräns tyder på att dels inverkan från en minskad lösningshärdningseffekt och dels på en 
minskad andel ferrit.  

Inverkan på brottgränsen visas i figur 46a och 46b. Ökningen beror på att sammanhäng-
ande områden av sigmafas bildas och ger ett starkt positivt bidrag till brottstyrkan. Att 
brottstyrkan minskar något för den högsta temperaturen beror på att sigmafasen genomgår 
en sfärodisering och kontinuiteten i sigmafasen minskar med en minskad brottgräns som 
följd. 

Vid låg åldringstemperatur ökar duktiliteten med åldringstiden medan för högre temperatu-
rer sjunker den mestadels, figur 47a. Vid lägre temperaturer och kortare tider dominerar i 
första hand minskningen av lösningshärdningseffekten och effekten av minskad andel 
ferrit. Vid högre temperaturer skiljs sigmafasen ut snabbare och bildar ett nätverk som 
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sänker duktiliteten. I figur 47b visas effekten av andelen utskild sigmafas. Tydlig negativ 
effekt på duktiliteten visas för åldring vid 973K över 2% sigmafas. För 1073 K är alla 
uppmätta värden försämring vilket även ges av att den minsta halten sigmafas är 3 %. Vid 
873K som åldringstemperatur visas ett maximum i duktilitet vid 1 % men bidraget är 
fortfarande positivt vid 3%. 

 

Figur 45: Inverkan av åldringstiden på sträckgränsen (Shaik et al., 1994) 

 

Figur 46a: Inverkan av åldringstiden på brottgränsen (Shaik et al., 1994)  
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Figur 46b: Inverkan av mängden sigmafas på brottgränsen (Shaik et al., 1994)  

 

Figur 47a: Inverkan av åldringstiden på duktilitet (förändring av brottförlängning)(Shaik 
et al., 1994)  

 

Figur 47b: Inverkan av andel sigmafas på duktilitet (förändring av brottförlängning) 
(Shaik et al., 1994)  
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Deformationshårdnandets beroende av tid och temperaturen är systematiskt och logiskt 
från tid och temperatur synvinkel, figur 48a. Beroendet blir ändå klarare vid en jämförelse 
med andelen sigmafas, figur 48b. Det initiala snabba ökandet i deformationshårdnande be-
ror på att antalet partiklar som skiljs ut ökar snabbt och att detta har en snabbt ökande ef-
fekt på partikel/dislokations interaktion. Allteftersom att andelen sigmafas ökar kommer 
nybildandet av partiklar att minska vilket leder till att deformationshårdnandeökningen 
avtar då ökningstakten i partikel/dislokations interaktionen inte ökar lika fort längre. 

 

 

Figur 48a: Inverkan av åldringstiden deformationshårdnandet (Shaik et al., 1994)  

 

Figur 48b: Inverkan andel sigmafas deformationshårdnandet (Shaik et al., 1994)  
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Gill et al. (1989) gjorde en liknade undersökning som Shaik et al. (1994).  I figur 49 visas 
inverkan av åldringstiden på sträckgränsen. Initialt minskar sträckgränsen beroende på, i 
första hand, att ferrithalten minskar och i andra hand på att utskiljningen av 23-karbid och 
sigmafas utarmar grundmassan på C, N, Cr och Mo vilket minskar lösningshärdnings-
bidraget. Sfärodisering av den bildade sigmafasen kan även ge ett litet bidrag vilket även 
förslagits av Gill et al. (2000). Ökningen i sträckgräns är mest framträdande efter lång tid 
vid 873 K och beror på upplösningen av 23-karbid vilket leder till att austeniten blir 
hårdare och att sigmafasen bildar hårda partiklar med en viss grad an kontiguitet. Förloppet 
liknar det som Shaik et al. (1994) fann i sin undersökning. 

Inverkan av sigmafasen på brottgränsen visas i figur 50. Brottgränsen ökar på grund av att 
ett mer eller mindre kontinuerligt nätverk av sigmafas bildas vid 973 K. Vid 873 K är an-
delen sfärodiserade partiklar större vilket resulterar i lokala spänningskoncentrationer som 
blir övermäktiga för den relativt svaga austenit/ferrit korngränsen. Gill et al. (1989) under-
söker stålet vid längre åldringstider än Shaik et al. (1994) och ser inverkan av större frak-
tioner av sigmafas.  I figur 51 visas den relativa förändringen i brottförlängning som funk-
tion av sigmafas. Denna visar tydligt att sigmafasen minskar brottförlängningen kraftigt 
vilket är ett väntat beteende med en spröd fas i en mjukare matris. 

I figur 52 visas deformationshårdnandet som funktion av andelen sigmafas. Denna visar ett 
tydligt linjärt samband upp till 7% sigmafas. Detta tyder på ett direkt samband mellan ode-
formerade sigmafaspartiklar och dislokationer i austeniten. 

 

 

Figur 49: Inverkan av tiden vid olika temperaturer på sträckgränsen och brottgränsen 
(Gill et al., 1989) 
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Figur 50: Inverkan av mängden sigmafas på brottgränsen (Gill et al., 1989) 

 

Figur 51: Inverkan av andel sigmafas på brottförlängningen (Gill et al., 1989) 
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Figur 52: Inverkan andel sigmafas deformationshårdnandet (Gill et al., 1989) 

Onzawa et al. (1987) studerade slagsegheten. I ett helaustenitiskt stål påverkades inte slag-
segheten vid återvärmning medan det påverkades starkt då deltaferrit fanns närvarande. 
Detta berodde på utskiljning av 23-karbid och sigmafas i gränsen mellan deltaferrit och 
austenit.  

Krypbeteendet har studerats av flera forskare. Sasikala et al. (2000) studerade svetsat mate-
rial. Tid till brott vid krypprovning för svetsat material i det kritiska temperaturintervallet 
för sensibilisering var en faktor 5-10 gånger kortare. Kryphastigheten i svetsen var en fak-
tor 10 mindre än för basmaterialet. Värt at notera var att svetsmetallen ändrade beteende då 
sigmafas bildades. Hongo et al. (1999) studerade ett material som innehöll 0.009%C och 
0.07%N, avsett för Fast Breeder Reaktorer. De fann at kvarvarande mängd ferrit var kon-
stant vid brott oberoende av tiden till brott vid 823K. Vid 873K avtog mängde ferrit vid 
brott för att nå 0% efter 30000 timmar. Delta ferriten hade då omvandlats till 23-karbid, 
sigmafas och lavesfas. Sprickpropageringen gick i gränsytan mellan ferritfasen och sigma-
fasen. Sigmafasen uppträde som ett kontinuerligt nätverk vid 873K 

Nagesha et al. (1999) undersökte ett svetsförband vid lågcykelutmattning (LCF) vid 
500oC, 550oC och 600oC. Svetsförbandet bestod av 316 som tillsats material och 316L(N) 
som basmetall. Tillsatsmaterialet visade större utmattningshållfasthet än basmetallen vid 
550oC och 14103 −−×= sε& och vid 600oC och 13103 −−×= sε& . Orsaken till detta berodde på 
omvandlingen från ferrit till sigmafas. 

Duktil spricktillväxt studerades av Baladon et al. (1983). De konstaterade att JIC och 
dadJ påverkades inte nämnvärt av närvaron av korngränsutskilda 23-karbider och delta- 

ferrit. Motståndet mot spricktillväxt var väsentligen lägre vid 550oC än vid rumstempera-
tur. 

5.2. Mekaniska egenskaper i 304-stål 
Tseng et al. (1994) studerade ett 304L stålet (0.012%C, 18.99%Cr, 10.2%Ni, 1.7%Mn, 
0.64%Si, 0.06%Co, 0.03%Mo, 0.03%N, 0.014P, <0.001%S) som var valsat och uppvisade 
en typisk ferritstrimmighet. Då materialet var strimmigt togs prover i längsriktningen och i 
tvärsriktningen. Sträckgränsen och brottgränsen är endast lite påverkad av anlöpningen, 
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figur 53 och 54. Brottförlängningen är dock kraftigt påverkad i tvärsriktningen, figur 55. 
Den bildade 23-karbiden orsakar spänningskoncentrationer som genererar mikroporer me-
dan sigmafasen fallerar genom klyvbrott i tvärsriktningen 

 

Figur 53: Sträckgränsen som funktion av åldring vid 720oC i 304L stål (Tseng et al., 1994)  

 

Figur 54: Brottgränsen som funktion av åldring vid 720oC i 304L stål (Tseng et al., 1994)  
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Figur 55: Brottförlängningen som funktion av åldring vid 720oC i 304L stål (Tseng et al., 
1994)  

I en studie av Maekawa et al. (1968) kallbearbetades ett 304L stål till en reduktion på 60% 
för att sedan åldras. Stålets kemiska sammansättning var (0.018%C, 0.27 %Si, 1.07%Mn, 
9.69%Ni, 18.5%Cr). Fassamansättningen, efter 25 timmar, vid olika åldringstemperaturer 
visas i figur 56.  

 

Figur 56: Fasandelar efter kallbearbetning och åldring i 25 timmar (Maekawa et al., 
1968)  

Hållfastheten för stålet vid dragprovning visas i figur 57, från rumstemperatur och uppåt. 
Resultatet var som förväntat, med hållfastheten för ett stål med sigmafas närvarande vä-
sentligen högre än för ett upplösningsbehandlat stål. Detta gäller både sträck- och brott-
gräns. Duktilitet och areareduktion mättes även upp, figur 58. Vid lägre temperaturer är 
duktiliteten lägre för stålet med sigmafas. I det temperaturintervall då sigmafas sedan skiljs 
dvs. runt 600oC byter det upplösningsbehandlade materialet karaktär och tappar i areare-
duktion.  
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Figur 57: Draghållfasthet efter kallbearbetning och åldring vid 650oC i 25 timmar från 
rumstemperatur upp till 700oC, jämfört med upplösningsbehandlat material (Maekawa et 
al., 1968)  

 

 

Figur 58: Duktilitet (areareduktion och brottförlängning) efter kallbearbetning och åld-
ring i 25 timmar, jämfört med upplösningsbehandlat material (Maekawa et al., 1968)  



© Swedish Institute for Metals Research 

- 51 - 

Slaghållfastheten vid rumstemperatur, som funktion av åldringstemperaturen, mättes upp, 
figur 59. Denna visar tydligt två minimum. Det första minimat vid 400oC är relaterat till en 
utskiljning av 23-karbid, medan det andra minimat vid 650oC är en konsekvens av utskilj-
ningen av sigmafas. Slagsegheten efter åldring vid 650oC i 25 timmar visas i figur 60. 
Slagsegheten är mer eller mindre konstant mellan 50oC och 300oC, medan den avtar vid 
lägre temperaturer.  

 

 

Figur 59: Slagsegheten variation med åldringstemperaturen efter kallbearbetning och åld-
ring. (Maekawa et al., 1968)  
 

 

Figur 60: Slagsegheten vid olika temperaturer efter ålring vid 650oC i 25 timmar. 
(Maekawa et al., 1968)  

Inverkan av åldringstiden vid 650oC undersöktes, figur 61 och 62. Hårdheten minskar mer 
eller mindre kontinuerligt medan slagsegheten uppvisar ett minimum. Brottgräns, sträck-
gräns och areareduktion minskar med åldringstiden, medan brottförlängningen ökar. För-
ändringen är dock mest dramatisk under de första 25 timmarna för att sedan avstanna. 

Det skall här noteras att när 10% sigmafas skiljts ut hade 304L materialet fortsatt goda 
egenskaper och en acceptabel minskning i duktilitet. 
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Figur 61: Slagseghet och hårdhet vid rumstemperaturer som funktion av åldringstiden vid 
650oC. (Maekawa et al., 1968)  

 

 

Figur 62: Brottgräns, sträckgräns, brottförlängning och areareduktion efter åldring vid 
650oC i 25 timmar. (Maekawa et al., 1968)  

Krypbrottsmekanismen undersöktes av White et al.(1981). 23-karbid hade först skiljts ut 
följt av en utskiljning av sigmafas under kryptestning i temperaturintervallet 500oC-
900oC.Vid låg spänning skedde dekohesion i gränsen mellan utskiljda partiklar och matris. 
Vid medelhög spänning brast materialet i trippelkorngränser, indikerande att kornrotation 
skett. Vid hög spänning skedde brottet transgranulärt, liknande varmdragprovning. Vid 
samtliga test skedde kärnbildning av porer vid partikel/matris gränsen som senare tillväxte 
genom vakansdiffusion eller genom dislokationsrörelse. 
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6. Sigmafasen och korrosion 
Den accepterade förklaringen till sensibilisering är baserad på bildandet av utarmade zoner 
kring, i första hand utskiljda 23-karbider. Vidden och minimum koncentrationen mättes 
upp av Thorvaldsson och Dunlop (1983) till 300-400 nm och 14.5% Cr. Detta stämmer väl 
överens med den av Stawström och Hillert (1969) beräknade halvbredden på en typisk 
utarmad zon i sensibiliserat tillstånd till 200 Å. Då karbiderna fortsätter att växa sjunker 
kolhalten kring dem och kromhalten ökar för att återigen nå tillräckligt hög nivå för att 
vara rostfritt, sk. självläkning, figur 63 (Stawström och Hillert, 1969). 

 

Figur 63: Diagram visande tiden för självläkning (Stawström och Hillert, 1969). 

Speciellt för kokarreaktorer konstaterar Roberts och Otterberg (1984) att sensibilisering i 
304L och 316L sker genom utskiljning av kromrika faser som 23-karbid eller sigmafas. 
Vanligen är det 23-karbid som ansetts vara orsakande fas. Detta då kromutarmningen blir 
stor intill karbiden och att karbiden är kromrik så att den utarmade zonen blir stor. 

Värt att notera är att för 304L måste den lägre kolhalten kompenseras för med Ni. Om bor 
finns med oavsiktligt segrar bor kraftigt och resulterar i en korngränsutskiljning av M2B 
som är kromrik. 316L är mer benägen till utskiljning av intermetalliska faser. Om dessa 
kan bildas efter svetsning är inte klart. (Roberts och Otterberg, 1984). Liknande resone-
mang är möjligt för kväve och utskiljning av nitrider istället för karbider och borider. 

6.1. Bedömning av olika testmetoders relevans för granskning av 
sensibilisering 

Zingales et al. (1980) konstaterar att testmetoden för bedömning av sensibilisering har en 
stor inverkan på hur sensibiliseringen upptäcks och därigenom på resultatet för hur sigma-
fasens inverkan kan bedömas. Jargelius-Petterson, (1998) visade en schematisk polariser-
ingskurva för de olika testmetoderna, figur 64. Med detta i åtanke kommenteras därför de 
olika testmetoderna med avseende på bedömningen för sigmafasens roll i sensibiliseringen 
av rostfritt stål. 
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Figur 64: Schematiska polarisationskurvor för 10Cr10Ni och 18Cr10Ni, (Jargelius-
Petterson, 1998)  

6.1.1. Huey test (ASTM A 262-C) 
Stickler och Vinicker, (1963) kostaterar att Huey testet löser upp en stor del kring karbider 
och korngränser. Detta konstateras även av Roberts och Otterberg (1984) som menar att 
metoden ger mycket kraftiga angrepp i korngränserna vilket kan leda till att hela korn kan 
lossna och ge oriktiga viktminskningar. Graden av sensibilisering är svåruppskattad.  

Van der Horst och Clark (1974) anser att Huey testet är olämpligt för bedömning av sensi-
bilisering i miljöer med låg oxidationspotential och högt pH. Peckner och Bernstein (1977) 
konstaterar att sigmafasen i sig själv inte klarar av starkt oxiderande syror som varm sal-
petersyra. Detta leder fram till att Huey testets relevans för en kokarreaktormiljö kan 
ifrågasättas vilket bör vara med i beaktandet av resultaten då mycket av testen är gjorda 
enligt Huey principen. Ett exempel är Daemen och Dept (1970) som kunde inte finna några 
utarmade zoner i ett påsvetsat 316Lmaterial, men Huey testet visade full sensibilisering  

6.1.2. Strauss test (ASTM A 262-E) 
Roberts och Otterberg (1984) konstaterar att Strausstestet är något okänslig. Den angriper 
ej 23-karbid, men däremot kromutarmade zoner. IGSCC detekteras väl med denna metod 
då kraftiga utarmade zoner krävs för att detta skall ske. Det samma bekräftas av Stickler 
och Vinicker (1963) som fann att Strauss testet löser endast upp en tunn zon kring karbi-
der.  

6.1.3. Oxalsyraetsning (ASTM A 262-A) 
Roberts och Otterberg (1984) konstaterar att Oxalsyraetsning angriper 23-karbid och in-
termetaller och är känslig för små mängder utskiljningar med resultatet att kvantifieringen 
är svår 

6.1.4. Streicher test (ASTM A 262-B) 
Roberts och Otterberg (1984) konstaterar att Streichertestet ger som Hueytestet mycket 
kraftiga angrepp i korngränserna vilket kan leda till att hela korn kan lossna och ge oriktiga 
viktminskningar. Graden av sensibilisering är svåruppskattad. Vidare ger punktangrepp 
ytterligare viktförluster 
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6.1.5. Electrochemical Potentiokinetic Reactivation (EPR) 
Roberts och Otterberg (1984) konstaterar att vid EPR provning angrips de kromutarmade 
zonerna. Metoden lämpar sig därför väl för studie av sensibilisering av 304 och 316 stål 
som inte titanstabiliserats då punktangrepp kan erhållas. General Electric använder denna 
metod för fältmässig provning. Metoden anses även vara mycket känslig vilket möjliggör 
både detektion och kvantifiering. 

6.1.6. Anodisk polarisation, etsning vid konstant potential i per-
klorsyra och NaCl 

Roberts och Otterberg (1984) konstaterar att anodisk polarisation angriper kromutarmade 
zoner och anses vara känslig för studie av inverkan av kromutarmade zoner.  

6.2. Sigmafasens inverkan på korrosionsegenskaper 
Peckner och Bernstein (1977) anser att primär orsak till sensibilisering av 304 och 316 har 
varit bildande av den kromrika 23-karbiden (M23C6). Den sensibilisering som sker är orsa-
kad av dels den låga Cr i austenit i kontakt med karbiden, men även av den utarmning i 
närområdet som sker vid tillväxt av karbiderna. I figur 65 visas TTT diagram för utskilj-
ning i 316 stål.  

 

Figur 65: Inverkan av kolhalten på utskiljning av 23-karbid i 316 stål som 316 och 316L 
(Peckner och Bernstein, 1977) .  

a) 0.055%C, släckt från 1250oC 

b) 0.038%C, släckt från 1260oC 
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Närvaron av kväve fördröjer bildandet av 23-karbid (Peckner och Bernstein, 1977 och 
Jargelius, 1983).  Detta gäller för kvävehalter upp till löslighetsgränsen där kromrika nitri-
der skiljs ut, vanligen 0.2-0.3% N, figur 66 och 67. Det räcker dock med halter så låga som 
0.15%N. Kväve bromsar även utskiljningen av sigmafas. Inverkan på utskiljningen av in-
termetalliska faser som Chi- och Lavefas är inte lika klar. Vad som framgår är även att en 
förhöjd Mo halt kraftigt gynnar bildandet av Chi-fas, vilken vanligen kommer efter utskilj-
ningen av 23-karbid. Det skall vidare påpekas att austenitens kromhalt i kontakt med Laves 
och så kallad Z-fas var 14% varför dessa faser inte bör orsaka särskilt stark sensibilisering 
(Jargelius, 1983) 

 

 

Figur 66: Tid-temperatur-sensibiliseringsdigram för 316L och 316LN utvärderat med 
Strauss test (Jargelius, 1983) 
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Figur 67: Tid-temperatur-Sensibiliseringsdigram för 316L och 316LN utvärderat med 
Huey test (Jargelius, 1983) 

Mulford et al. (1983) undersökte inverkan av kol och kväve på sensibiliseringen, figur 68 
och 69. Ingen närvaro av sigma fas rapporterades. Däremot konstateras det att närvaron av 
Mo i 316L gav ett positivt bidrag till korrosionsbeständigheten. Detta var dock inte relate-
rat till någon utarmad zon i materialet. Cr visade dock en tydlig utarmning och i närheten 
av karbider var sammansättning så låg som 12.48% för 316L och 11.4% för 304L. Kväve 
har en systematiskt positiv effekt på 304 rostfritt ståls sensibiliseringsmotstånd 
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Figur 68: Effekt av kol kväve och anlöpning vid Strauss test för 361 rostfritt stål (Mulford 
et al., 1983)  

316C: 0.057%C, 0.06%N 
316LN-1: 0.028%C, 0.078%N 
316LN-2: 0.025%C, 0.121%N 
316LN-3: 0.026%C, 0.161%N 

 

 

Figur 69: Effekt av kol kväve och anlöpning vid Strauss test för 304 rostfritt stål (Mulford 
et al., 1983)  

304LA: 0.034%C, 0.002%N 
304LNA: 0.029%C, 0.13%N 
304LB: 0.030%C, 0.108%N 
304LC-2: 0.036%C, 0.083%N 
 

Jargelius (1983) rapporterar, baserat på ett experimentellt stål med 18Cr8Ni och 0.25%C 
testat i surt kopparsulfat att tiden för sensibilisering uttryckas som 

[ ] [ ] [ ] [ ] seconds178%1037%6820%5.50%5.63 −−−+= NCNiCrtOnset   (Eq. 8) 
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Effekten av upplösningsbehandling och åldring undersöktes på ett svetsat 316L stål 
(0.027%C, 16.5%Cr, 10.86%Ni, 2.5%Mo, 1.34%Mn, 0.42%Si, 0.03%P, 0.015%S). 
Tillsatsmaterialet innehöll (0.026%C, 17.5%Cr, 12%Ni, 2.65%Mo, 1.1%Mn, 1.3%Si). 
Sensibiliseringen mättes genom Huey och Strauss och Streicher test.(Zingales et al., 1985) 

Prov som inte hade anlöpts visade generellt en låg korrosionshastighet. Huey testet visade 
att sensibiliseringen ökade linjärt med sensibiliseringstiden vid 600oC. Kort upplösningsbe-
handling resulterade i en ökad korrosionshastighet (mm/år), figur 70. Sensibiliserat mate-
rial visade en relativt hög korrosionshastighet. 23-karbid antogs inte ha en avgörande roll 
då kolhalten var låg. Ytterligare stöd för denna teori gavs genom att det modifierade 
Strausstestet var godkänt. Motsvarande korrosionshastigheter för anlöpning vid 700oC 
finns i figur 71 och för anlöpning vid 750oC i figur 72. Värt att notera är att sensibilise-
ringsnivån är lägre efter anlöpning vid 750oC än vid 700oC. Vid 750oC uppvisar proven en 
större korrosionshastighet vid intermediär anlöpningstid. Ferrithalten för olika upplös-
ningstider visas i figur 73. 

 

Figur 70: Resultat av Huey test efter åldring vid 600oC i 1, 4 och 24 timmar. Upplösnings-
behandling skedde vid 1100oC, Ringar=15 minuter, trianglar 30=minuter, fyrkanter= 60 
minuter.(Zingales et al., 1985) 
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Figur 71: Resultat av Huey test efter åldring vid 700oC i 1, 4 och 24 timmar.  Upplösnings-
behandling skedde vid 1100oC, Ringar=15 minuter, trianglar 30=minuter, fyrkanter= 60 
minuter.(Zingales et al., 1985) 

 

Figur 72: Resultat av Huey test efter åldring vid 750oC i 1, 4 och 24 timmar. Upplösnings-
behandling skedde vid 1100oC, Ringar=15 minuter, trianglar 30=minuter, fyrkanter= 60 
minuter.(Zingales et al., 1985) 
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Figur 73. Effekten av anlöpningstiden vid 1100oC på ferrithalten. (Zingales et al., 1985) 

 

Hersleb och Schwaab (1986) undersökte ett 304 L stål (0.029%C, 0.4%Si, 1.1%Mn, 
0.015%P, 0.006%S, 18.62%Cr, 0.02%Mo, 10.3%Ni, 0.030%N) och ett 316 L stål 
(0.030%C, 0.53%Si, 1.67%Mn, 0.018%P, 0.008%S, 17.35%Cr, 2.69%Mo, 13.7%Ni, 
0.044%N). De olika värmebehandlingarna av stålen visas i tabell 13, genombrottpotential i 
10% oxalsyra i tabell 14, samt inverkan av pH på angreppsnivån i tabell 15.  

Tabell 13: Behandling av 304L och 316L (Hersleb och Schwaab, 1986)  

Behandling Stål anlöpning Sensibilisering Faser 

1 304L 15 min / 1050oC 10000h / 500oC 23-karbid 

2  15 min / 1050oC 10000h / 750oC 23-karbid 

3 316L 15 min / 1300oC 10000h / 750oC Laves, 23-karbid (sig-
mafas) 

4  15 min / 1050oC 10000h / 850oC Sigmafas, 23-karbid, 
chi-fas 
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Tabell 14: Genombrottpotential (Hersleb och Schwaab, 1986)  

Fas Genombrottspotential (V) 

23-karbid 1.4 

Lavesfas 1.35 

Sigmafas 1.30 

Chi-fas 1.30 

 

Tabell 15: Inverkan av pH (Hersleb och Schwaab, 1986)  

Behandling 
(enligt tabell 13) 

2 
(Pålagd potential, U=2.35V) 

4 
 (Pålagd potential, U=1.75V) 

pH 23-karbid sigmafas Chi-fas 

1.20 Stark upplösning Stark upplösning Stark upplösning 

2.08 Upplösning Upplösning Upplösning 

2.30 Svagt angrep Inget angrepp Inget angrepp 

2.84 Inget angrepp - - 

 

Hall och Algie (1966) konstaterar att stora sigmafas partiklar inte påverkar korrosionsbe-
ständigheten. En findispers utskiljning i korngränser påverkar korrosionsbeständigheten 
vid exponering i salpetersyra och svavelsyra vilket till viss del överensstämmer med 
Hersleb och Schwaab (1986).  

Ett lågt innehåll av findispers sigmafas hade ingen signifikant inverkan på korrosionshas-
tigheten och hade endast en svag positiv inverkan på erosionsmotståndet vid låga flödes-
hastigheter. Stora sigmafas partiklar med stor volymsandel kunde signifikant förbättra ero-
sionsmotståndet men har ett lågt korrosionsmotstånd.  Det skall här noteras att 23-karbid 
kunde hittas i materialet. Även här framgår känsligheten för pH-värdet (Zheng, 2000) 

Klemetti et al. (1984) hävdar att när sigmafasen skiljs ut i en Cr-rik omgivning, delta-ferrit 
med starkt segrad Cr (≈25 % Cr), orsakas inte utarmade zoner på samma sätt som när 
sigmafasen skiljs ut i austenit (<18 %Cr). Detta förstärks även av att kolhalten är lägre i 
ferriten än i austeniten. Vidare korroderar sigmafasen endast i det transpassiva området i 
starkt oxiderande omgivning. Sigmafasen orsakade också en stark försprödning vid så låga 
andelar som 3 % vilket resulterade i en halvering av slagsegheten. Även 
väteförsprödningen ökade i sigmafasens närvaro. Närvaron av sigmafas påverkade inte 
beteendet vid anodisk polarisering. Selektiv upplösning av deltaferrit och sigmafas sker vid 
kryptestning i 1N HCl lösning och andelen sigmafas påskyndar spricktillväxten. Vid SSRT 
testning i 0.58N H3BO3 lösning kunde inte SCC påvisas. 

En alternativ förklaring för 316L’s känslighet för oxiderande syror gavs baserad på segring 
av fosfor till ytan och bildande av Mo-P klusters på ytan vilket skulle förklara den oklara 
inverkan från sigmafasen.(Devine et al., 1980) 
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Oh och Hong (2000) studerade utskiljningen och sensibiliseringen i kvävelegerade stål 
med sammansättningar enligt tabell 12. Samtliga legeringar upplösningsbehandlades vid 
1100oC i 30 minuter. Åldring skedde sedan vid 700oC i upp till 100 timmar. Utskiljda par-
tiklar beskrevs tidigare och visas i figurerna 42 och 43. Vissa prov kallbearbetades innan 
åldringen. Värt att notera är att materialet är helaustenitiskt och att 23-karbid förekommer i 
samtliga prov. Sigmafas endast återfanns i den legering med lägst kvävehalt (L1) och 20% 
reduktion vid kallbearbetning. Sigmafas var endast närvarande i rekristalliserade områden. 
EPR-DOS användes för bedömning av sensibilisering, figur 74 och 75. Här kan det noteras 
att i det prov med sigmafas (L1 med 20% kallbearbetning), var sensibiliseringen minst 
framträdande, vidare var självläkningen effektiv. Provet med lägst kvävehalt visade även 
lägst sensibilisering efter 30 timmar vid 700oC. Detta skulle betyda att om omgivningen 
inte består av oxiderande syror så skulle inte sigmafasen orsaka sensibilisering, utan anled-
ningen skulle vara karbider och den utarmade zonen kring karbiderna. 

Tabell 16: Korrosionsegenskaper hos sensibiliserat 304L (Maekawa et al., 1968)  

Viktökning efter 1000 timmar

(mg/dm3) 

Korrosionshastighet i 
kokande syra 

Material 

300oC 
Vatten

400oC 
Ånga

500oC 
Ånga 

600oC 
Ånga 

65% HNO3 
(ipm) 

5% H2SO4
g/m2hr 

304L upplösningsbehandlat 10 21 48 464 3x10-4 132 

304L sensibiliserat 10 9 8 8 6x10-4 397 

Inconel 600 9 - - 7 - - 

Hastelloy-B 85 - - 32 - - 

Hastelloy-C 8 - - 13 - - 
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Figur 74: EPR-DOS kurvor för åldring vid 700oC (Oh och Hong, 2000)  

 

Figur 75: EPR-DOS kurvor för åldring i 30 timmar vid700oC vid olika deformationsgrader 
(Oh och Hong, 2000)  
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Maekawa et al. (1968) kallbearbetade ett 304L stål till en reduktion på 60% för att sedan 
åldra det. Stålets kemiska sammansättning var låg-kolhaltigt (0.018%C, 0.27 %Si, 
1.07%Mn, 9.69%Ni, 18.5%Cr). Inverkan på sensibilisering vid 650oC i 25 timmar, jämfört 
med upplösningsbehandlat material (1050oC 30 minuter och vattensläckning), samt 
Hastelloy och Inconel finns i tabell 16. Trots att det sensibiliserade materialet innehöll 10% 
sigmafas påverkades inte korrosionsegenskaperna negativt, utan snarare tvärt om. Vid ex-
ponering för vatten och ånga, i sensibiliserat tillstånd, var 304L stålet i paritet med Inconel 
600! Vid exponering i syra var resultatet dock sämre för det sensibiliserade materialet. 
Detta skulle tyda på att sigmafasen inte orsakar sensibilisering om miljön består av vatten 
eller vattenånga. 

 

7. Existerande rekommendationer 
Samtliga rekommendationer för svetsning av rostfritt finns i ANSI/AWS D10.4-86, ” Re-
commended practices för welding austenitic chromium-nickel stainless steel piping and 
tubing”, AMERICAN WELDING SOCIETY, 1986. Sensibiliserings området för inter-
kristallin korrosion anges som 424oC till 815oC. Karbider bildar ett kontinuerligt nätverk 
vid kolhalter över 0.03%C. En låg kolhalt, alternativ tillsats av en karbidbildare, hindrar 
detta. Sigmafas anges bildas mellan 540oC och 925oC . Sigmafasen kan bildas från både 
ferrit och austenit. Sigmafasen kan tas bort genom upplösningsbehandling men den skiljs 
ut igen vid höga arbetstemperaturer. Utskiljningen är dock långsam. 

Peckner och Bernstein (1977) samlade rekommenderade glödgningstemperaturer. I tabell 
17 finns glödgningstemperaturer för olika stål. I tabell 18 finns en sammanställning av re-
kommendationer för olika behandlingar kopplat till förväntad miljö eller annat skäl. Ef-
fekten av en avspänningsglödgning är samlad i tabell 19. 

Tabell 17: Rekommenderade glödgningstemperaturer (Peckner och Bernstein, 1977)  

Legerings klass Legering Glödgningstemperatur 

304 1008oC-1120oC 

304N 1008oC-1120oC 

316 1008oC-1120oC 

316N 1008oC-1120oC 

Standard legering 

316F 1093oC 

304L 1008oC-1120oC Låg-kolhaltiga 

316L 1036oC-1093oC 
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Tabell 18: Avspänningsglödning för austenitiska rostfria stål (Peckner och Bernstein, 
1977)  

Miljö eller annan orsak till avspännings-
glödgning 

Värmebehandling för 304L och 316L 

Svår spänningskorrosion A, B 

Måttlig spänningskorrosion A, B, C 

Mild spänningskorrosion A, B, C, D, E, F 

Minska max spänningar F 

Ingen korrosion - 

Interkristallin korrosion A,Ca 

Avspänningsglödgning efter formning in-
volverande stor deformation 

A, C 

Avspänningsglödning mellan formningsope-
rationer 

A, B, C 

Strukturella orsakera A, C, B 

Dimensionsstabilitet G 

A Glödga vid 1063-1120oC, långsam svalning 

B Avspänningsglödga vid 898oC, långsam svalning 

C Glödga vid 1063-1120oC, släck 

D Avspänningsglödga vid 898oC, släck 

E Avspänningsglödga vid 482-648oC, långsam svalning 

F Avspänningsglödga vid 482oC, långsam svalning 

G Avspänningsglödga vid 204-482oC, långsam svalning 
a Vanligen behövs ingen värmebehandling men tillverkningsprocessen kan ha sensibiliserat 
stålet och en värmebehandling kan då användas 
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Tabell 19: Effekten av en avspänningsglödning av austenitiska rostfria stål (Peckner och 
Bernstein, 1977)  

Avspänningsglödning  

200-400oC 550-650oC 850-900oC 950-1050oC 

Material Tillstånd -40% av max 
spänning 

-35% av max 
spänning 

-85% av max 
spänning 

-95% av max 
spänning 

A, B, C NME IGP IGP IGP(C) 304 

C NME IGP+SIP IGP+SIP IGP(C)+SIP(
H) 

304L A, B, C NME NME NME NME 

316 A, B, C NME IGP IGP IGP(C) 

316+Ti A, B, C NME NME NME NME 

316L A, B, C NME NME NME NME 

A Upplösningsbehandlat vid 1050oC och släckt 

B Upplösningsbehandlat vid 1050oC och långsamt svalnat 

C Svetsförband 

NME Ingen metallurgisk effekt 

IGP Interkristallin utskiljning av kromkarbid, sensibilisering 

SIP Spänningsinducerad utskiljning av karbider i förband grövre än 19mm 

(H) Sker under uppvärmning 

(C) Sker under svalning 
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Anevini et al. (1997) redovisar att för användning i högtrycksdelen vid Urea tillverkning 
kräver Snampogretti Spa. följande egenskaper hos stålet: 

• Ferrithalten skall vara lägre än 0.6% utom i svetsar där 1% ferrit kan accepteras 

• Sigmafas får ej existera i materialet 

• 23-karbid skall vara minimerad och under inga villkor får kontinuerliga nätverk av 23-
karbid existera. 

7.1. Effekter vid svetsning av 316 och 316L 
Vid svetsning av austenitiska stål kan risken för varmsprickor minskas genom att förbandet 
svetsas så att en liten andel ferrit bildas i förbandet. Detta resulterar i att det finns en risk 
för att Sigmafas kan bildas som en omvandlingsprodukt från ferriten under svalning då för-
bandet utsätts för temperaturer inom intervallet 550-900oC. För korta sensibiliseringstider 
(< 1 timma) och låga temperaturer för ett upplösningsbehandlat svetsförband ger Huey test 
ett gott resultat medan för längre tider så resulterar omvandlingen i interkristallin korrosion 
beroende av att sigmafas och karbider bildats i korngränserna. Om förbandet inte är upp-
lösningsbehandlat klarar det av Huey testet sämre vid korta tider medan det för hög sensi-
biliseringstemperaturer och korta tider klarar sig väl. För långa sensibiliseringstider blir 
resultatet liknande som för det upplösningsbehandlade. Rekommendationen blir dock att 
för omgivningar likande den som Hueytestet representerar är det lämpligast att genomföra 
en upplösningsbehandling då oavsiktlig sensibilisering antas vara kortvarig och vid låg 
temperatur. Det bör här noteras att valet av Huey test kan diskuteras då graden av sensibili-
sering är svårskattad genom ett Huey test.(Zingales et al. 1980) 

Roberts och Otterberg (1984) anger på samma sätt att kritiskt för sensibilisering är de 
områden som varit utsatta för maxtemperaturer i intervallet 600-900oC under svalning. 

Song et al., (1996) undersökte bildandet av intermetalliska faser vid flersträngssvetsning 
av grövre. För att kunna svetsa 316L med gott resultat, utan stelningssprickor, krävs att 
minst 5% av förbandets volym består av ferrit. Vid svetsning inom kärnkraftindustrin 
används vanligen 316L svetstråd medan det i kemisk industri är vanligare med 317L tråd. 
Skillnaden ligger i att 317L tråd innehåller 3.6% Mo mot 2.55 Mo i 316L tråden. Risken 
med den höjda Mo-halten är att intermetalliska faser kan bildas. I undersökningen som 
Song et al., (1996) utförde innehöll basmetallen vare sig ferrit eller intermetaller. Vid 
flersträngsförfarande bildades först Chi-fas vid återvärmningen orsakad av efterföljande 
svetssträng. Chifasen faller sedan sönder till sigmafasen vid fortsatt värmning. En mycket 
begränsad mängd av sigmafas bildades dock. Utskiljningen var även begränsad till de 
överlappande områdena mellan svetsträngarna. Chi-fas bildades i austenit/ferrit 
korgränserna. Skillnaden mellan 316L och 317L tillsats material var den att mera Chi-fas 
skildes ut vid svetsning med 317L. 

Straffelini et al. (2001) studerad både MIG-svetsning och lasersvetsning av 316L. MIG-
svetsning av 316L resulterade i 8% ferrit vilket är typiskt för MIG-svetsning av 316L. 
Svetsens medelhårdhet var 240 HV30. Vid svetsning av samma sorts förband med Laser-
svetsning (LB) blev hårdheten 180 HV30. Röntgen diffraktion av svetsen visade att ferrit-
halten var mindre än 2% och genom bildanalys fastställdes den till 0.74%. Vid en efter-
följande åldring vid 800oC bildades sigmafas. Mängden sigmafas vid MIG svetsning var 
betydligt större än vid LB-svetsning. Ökningstakten var även mindre, figur 76. Den pri-
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mära anledningen till detta är att förekomsten av ferrit är större efter MiG-svetsning än ef-
ter LB-svetsning. 

 

Figur 76: Volymfraktion sigmafas vid svetsning av 316L med MIG och LB samt inverkan 
av åldring vid 800oC (Straffelini et al., 2001)  

Vid slagprovning uppvisar förbanden helt olika beteenden, figur 77a och 77b.  Det MIG 
svetsade förbandet visar en snabb och kraftig minskning av slagsegheten vilket är väntat 
eftersom andelen sigmafas ökar relativt snabbt. Absorberad energi för det LB svetsade 
materialet avtar med ökande tid i något mindre omfattning då andelen sigmafas inte ökar 
lika snabbt. Värt att notera är även att det absoluta värdet av absorberad energi är mycket 
högre för LB-svetsat material än för MIG svetsat material. För åldringstider längre än 12 
minuter börjar sedan den absorberade energin att öka igen för LB-svetsat material, trots att 
andelen sigmafas ökar. Orsaken till detta är att sigmafasen börjar bilda ett nära kontinu-
erligt nätverk mellan den cellstruktur som skapats vid LB-svetsningen vilket skapar svaga 
områden. Detta leder till att sprickpropageringen följer dessa områden med delaminering 
som resultat. Spricklängden har därför ökat kraftigt och därmed även arbetet att bilda 
sprickan. (Straffelini et al., 2001) 

Vid påläggssvetsning av 316L med låg kolhalt (0 011 % C) på S387, Grade 22, med ett 
bindskikt av 309L bildades karbider snabbt i 316L vid 690oC medan sigmafas bildades 
först efter 30 timmar vid en omvandlingsgrad på 64 % för ferriten. Areareduktionen vid 
brott med och utan vätgasuppladdning visas i figur 78. Närvaron av väte minskar kraftigt 
materialets duktilitet. I studien konstateras även att brottypen inte förändras genom vät-
gasuppladdningen och att orsaken är spänningsinducerad diffusion och kärnbildning av 
mikroporer vid fasgränsen mellan austeniten och sigmafasen (Tyson 1984). 
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Figur 77a: Absorberad energi och maximal belastning vid slagprovning som funktion av 
åldringstidvid 800oC för MIG-svetsat 316L (Straffelini et al., 2001)  

 

 

Figur 77b: Absorberad energi och maximal belastning vid slagprovning som funktion av 
åldringstidvid 800oC för LB-svetsat 316L Straffelini et al. (2001)  
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Figur 78: Areareduktionen för påläggsvetsat 316L som funktion av åldringstid vid 690oC 
(Tyson 1984)  

7.2. Effekter vid svetsning av 304 och 304L 
För att undvika varmsprickor svetsas 304L vanligen så att 3-15 % ferrit bildas. 
Driftstemperaturer högre än 300oC kan orsaka att delta ferriten omvandlas och sigmafas 
eller så kallad G-fas (en silicid) kan bildas. Båda faserna kan orsaka försprödning av 
materialet. Vid svetsning av 304L användes ett rör med 18.49% Cr, 9.30% Ni, 0.024 %C 
0.26%Si (Tube) och ett rör med 18.81%Cr, 9.64%Ni, 0.017%C 0.36%Si (Tube sheet), 
figur 79. Den använda svetstråden var av 308L typ. Då kolhalten var låg förväntades inte 
rören att bli sensibiliserade vid svetsning. I figur 80 visas koncentrationsprofiler tvärs 
sigmafas och tvärs ferrit. Värt att notera är att ferriten innehåller 3.6%Cr mer än austeniten 
och att sigmafasen innerhåller 5.5%Cr mer än austeniten. Detta torde leda till att en 
utarmning av austeniten skulle ske. Detta kunde dock inte påvisas vid en uppmätning av 
koncentrationsprofilerna. Den del som blev sensibiliserad ligger i det område med lägst 
kolhalt. Svetsgeometrin orsakade att spänningar bildades. Det sensibiliserade området var 
mycket tunt i ett skikt invid smältpölen och kunde konstateras vara mera metodberoende 
än materialberoende.(Kain och De, 2003) 
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Figur 79: Svetsgeometri vid svetsning av 304L (Kain och De, 2003) 
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a)  

b)  

Figur 80: Fördelning av Cr och Ni i austenit nära ferrit och nära sigmafas. .(Kain och De, 
2003) 
a) Koncentrationsprofil över sigmafasen och i austenit 
b) Koncentrationsprofil over ferrit of i sigmafas 

7.3. Materialval i BWR-reaktorer 
304N med låg kolhalt har visat sig ha stor motståndskraft mot sprickbildning i syntetiskt 
kokarvatten (250-350 ppm P, 300-550 ppm Cl, initialt 7-9 ppm O2 vid pH=1.6-11.2 vid 
260oC). 304LN och 316LN har även visat goda egenskaper vid konstant draghastighet, 
konstant last, samt cyklisk last vid 288oC med 8 mg/l O2. Rekommendationen var att båda 
materialen är lämpliga för användning i BWR reaktorer i kylledningar givet att kolhalten är 
lägre än 0.02% C. (Jargelius 1983) 
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8. Slutsatser 
De mekaniska egenskaperna hos både 304L och 316L påverkas starkt av närvaron av sig-
mafas. De dominerande effekterna är följande: 

• Sträckgränsen minskar pågrund av minskad lösningshärdning 

• Deformationshårdnandet ökar 

• Brottgränsen ökar pågrund av närvaron av en hårdare fas 

• Generellt minskar slagsegheten men detta är mikrostruktur beroende och 
processberoende. Det finns situationer där slagsegheten kan öka pågrund av en 
förändring av sprickans propagerings väg 

• Duktiliteten är kraftigt sänkt 

En ytterligare slutsats är att Huey testet är ett alltför mycket konservativt och trubbigt in-
strument för att identifiera en eventuell sensibilisering orsakat av sigmafas. 

I material som innehåller ferrit i någon form innan åldring kommer 23-karbid att skiljas ut 
för samtliga svetsade 316L och 304L enligt litteraturen. Klart är även att den första karbi-
den som skiljs ut är mycket tunn och att den uppträder före sigmafasen.  

I ett svetsat förband kommer därför en fas tillväxt att ske enligt figur 81. 

 

 

Figur 81: Fördelning av Cr och Ni i austenit nära ferrit och nära sigmafas illustrerande 
sensibiliseringsmekanismen. 

Då ferriten är Cr-rik på grund av segringar kommer sigmafasen att skiljas ut i ett kromrikt 
område vilket leder till en högre halt av Cr i fasgränsen än vad medelanalysen skulle ge. I 
den gamla korngränsen växer redan 23-karbid orsakande sensibilisering. Detta leder till att 
svetsade och glödgade förband kommer att följa någon form av karbid sensibilisering. Det 
som även framgått är att 23-karbiden minskar i andel när sigmafasen ökar i andel. Tiden 
till begynnande upplösning beror av temperaturen vilket skulle minska sensibiliseringen. 
Detta skulle till exempel kunna förklara varför det 304L stålet som Maekawa et al. (1968) 
studerade uppvisade mycket gott korrosionsmotstånd i sensibiliserat tillstånd. 

23-karbid kärnbildas 
& tillväxter 

23-karbid i gamla 
korngränser orsakande 
sensibilisering 

Vid svetsning 
segrat 
ferritområde 
med 25% Cr i 
medelhalt Cr  

Sigmafas bildat i ett 
område med högre 
Cr-halt i snitt och i 
gränsen till nybildad 
austenitkorn 
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Korrosionsangrepp direkt på sigmafasen är pH-beroende. Sigmafasen har liten motstånds-
kraft mot oxiderande syror. 

Här är det av vikt att förstå samverkan mellan sensibiliseringen av materialet genom närva-
ron av 23-karbider och den duktilitetsförändring som sker med närvaron av sigmafas. Detta 
beror i sin tur primärt av kolhalt och av ferrithalt efter svetsning  
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