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第 1 章序論

1 .緒言

最近、地球温暖化防止の視点から、我が国の炭酸ガス排出量の約 20%を占める運輸分野での

削減が必要とされている。その運輸分野での炭酸ガス発生の 90%は自動車に起因しており、エ

ンジン効率の向上と並んで車体重量の軽量化が重要な課題となっている。車体の軽量化には

従来の鋼板に代わってアルミ、マグネシウム、プラスチックスなどを使用する方法もあるが

コスト、リサイクルなど問題が多く、 400-600MPa級の高強度鋼板の適用が最も効果的と期待

されている。

ただし、自動車用の高強度鋼銀の多くは、単に高強度化のみならず、成形性も同時に要求

されることが多い。したがって強化方法としては、析出強化や変態強化のような第 2 相を利

用する方法よりも、加工性の低下が少ない固溶強化が最も適している。フェライトの固溶強

化元素として、 S i は延性をあまり低下させず、原料費が安価なので、実用的には最も好まし

い添加元素である。したがって、 S i 添加高張力鋼板は軽量化に適した鋼板として期待されて

いる。

しかし、課題として、 S i を O. 1%以上添加した鋼では、熱問圧延中に生じる赤スケール、あ

るいは島状スケールと呼ばれる不均一なスケ ール庇で、熱延鋼板あるいはその後冷問圧延と

焼鈍を行う冷延鋼板の外観を著しく損なう問題があり、実用化が限定されている。また、島

状スケールの発生した熱延鋼板を酸洗すると、赤スケール部は黒スケール部(正常部)に比

べてくぼんでおり、表面が粗い。例えば、乗用車のホイールには模様が出ると外観上使用し

にくく、 S i 添加鋼はレインフォースメントなど不可視部品に限定使用されているのが現状と

言える。

以上のように、機械的性質に優れた S i 添加高張力鋼銀を拡販するためには、島状スケール

庇防止法の開発が急務である。その発生原因は加熱時に生成する低融点 FeO/Fe2SiO " 共晶化合

物にあると言われているが詳細は不明であり、スケール構造とスケール症との関連やその組

織変化についての詳細は未だ明かでない。したがって、抜本策が立てられないのが現状であ

る。

鉄鋼材料を製造する際、薄板に限らず必ず熱問加工の工程がある。 F i g. ト l に住友金属鹿島

製鉄所内にある熱問圧延工場の写真と熱問圧延工程の模式図を示す。真っ赤に焼けた鋼板が

連続圧延機によって圧延されていく様子がわかる。連続鋳造で凝固工程を終えて、切断され
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連続式仕上圧延機 ダウンコイラー

Fig ， 1-1 住友金属鹿島製鉄所内の熱間圧延工場と熱間圧延工程の模式図
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Fig.1-2 Measurement and calculation of slab temperature 
in a walking beam furnace1

). 

れた約 200mmの厚さのスラブは連続式加熱炉中で通常 1200'C以上に加熱される。この時、酸化

に伴ってスケールが生成する。スケールは、スケールプレーカーで浮かされ、デスケーラー

で除去される。スラブは、 6 スタンドの連続式粗圧延機で約 30mmまで圧延される。さらに連

続式仕上圧延機によって最終板厚まで圧延され、ホットランテーブルで 500'C以下まで冷却さ

れて、ダウンコイラーで巻き取られる。生産効率を高くするためには大重量のスラプを用い

なければならない。圧延前にそれらの内部まで温度を上げるには時間をかけて少なくとも 11

OO'C以上，薄板圧延用のスラブであれば 3時間程度かけて 1200'C以上の温度まで昇温しなけれ

ばならない 1 ) (F ig . I-2) 。したがって、必然的に鋼板表面には 5mm以上の分厚いスケールが

発生する。このようにしてスラプ表面に生成したスケールは、そのまま圧延すると鋼板表面

が庇だらけになってしまうので、当然除去されなければならない。そこで圧延前には通常高

圧水によるデスケーリングが行われる (F i g. 卜 3) 。デスケーリングノズルからは数 10MPaの

圧力の高圧水がスケール表面に向かつて噴射される。また、圧延途中にもスケールが生成す

るのでミルスタンド間でデスケーリングが行われる。 F i g. 卜 4 に熱問圧延機におけるデスケー

リングヘッダーの配置例を示す 2\ 普通、主として高温で板厚が厚くて温度降下の小さい粗

圧延段階にスケールを十分に除去しなければならない。と ころが、 S i が O. 1 %以上添加された

鋼ではデスケーリング不良が発生し易く、残存スケールで鋼板表面が押し込まれたままに熱

間圧延工程を終了し易い。デスケーリング不良部は赤スケールとなって外観を損ねる。

3 
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Fig.1-4 Example of the arrangement of descaling headers (A~い Z )
(Kashima hot strip mills) 

以上のような問題は、元来要素技術として"高温酸化"の見地から検討すべき問題である 。

しかし、 Fe基 2 元合金の高温酸化、特に Fe-Si のような単純な系は古くから研究されてお り、

最近の学会 ・ 論文での発表はあまり見られない。また、高温酸化の研究者は耐熱合金.耐酸

化合金および耐高温腐食合金などの高合金銅や非鉄材料に集まっており、薄板のよ うな合金

添加量の少ない鋼の高温酸化に取り組む研究者があまり多いとは言えなかった。しか し なが

ら、たとえ Fe-Si のような単純な系であっても、商用鋼である限りは微量元素が多く含まれて

おり、 S i のみならず、 他の微量元素が、高温長時間酸化によってスケール /鋼界面に酸化物

として集まってくる。また、その影響でスケール/鋼界面の形態も変化する。以上の点で従

来の Fe-Si2 元合金における高温酸化の研究とは異なる。

D 

今まで述べてきた、 S i 添加高張力鋼銀の問題は、自動車車体軽量化、さらには炭酸ガスの

低減と関連 し、 地球環境問題の内、どちらかと言えば従来型の公害問題に属する 。一方、最

近の地球環境問題で新たに並び論じられるようになってきたのが、都市型・生活型の廃棄物

問題である 。 こうした廃棄物問題に対処するためには、我が国の産業構造を循環型に転換し

ていくことが不可欠である。スクラップを原料として使用することは、資源の消費を抑える

とともに、老廃物が山野に埋められて環境破壊を起こすことを防ぐという 2 重の意味をもっ

ている。最近、スクラップ供給量は年々増加の一途にある。市中から回収される スクラップ
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についてみると、自動車や家電製品からのスクラップを含め品位が年々低下し、スクラップ

中に含まれる Cu ， Sn , As. Sb. N i などの不純物元素は、現在の製鋼 プロセスでは除去困難である

ために、いわゆるトランプエレメントとなってスクラップ中に循環濃縮していくと懸念され

る。この中でも Cuは熱間圧延プロセスにおいて表面割れを引き起こすことが良く知られてい

Slab る。この現象は次のように理解されている。 Cuの酸化傾向が鉄よりも弱いので熱間加工前の

Fig.1-3 Photograph of "Descalers" and schematic illustration 
of "Descaling" 

再加熱時に酸化物相に Cuが分配されず、 Fe基地中に分配される。そのため、 Cu融液がスケー

ル/鋼界面に濃縮し、それが鋼の粒界に進入することによって割れが発生する。

ただし、従来より高温酸化に伴う Cu害IJ れに関しては多くの研究があるが、未だ十分に理解

されているとは言えない。

- 4 
司



2Liqu ids 
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従来の研究2 . 

1800 
Feの酸化とスケール構造1. 2. 

1700 

1600 

αFe 203 

570'C以上で安定であ

570'C以下ではFe/Fe30d αFe203 であり、

Fe304 (magnet i te). 

FeO は、

純 Feの高温酸化時に生成する酸化物はFeO (wus t i tel , 

これらは通常層状構造を成して成長する。

570'C以下での酸化では、 FeOは生成しない。

(hemat i te) である。

まず、

るので、

1500 

1400 

FeO における Fe と 0の比率は厳密には l

F 

このように FeO中には多量の Feイオン欠陥が存在するため、

高温酸化の際、Fe 3 0 .1 や αFe 2 03 中と比べて著しく速い。

Fe/FeO/Fe 3 0 '1 /αFe20 3 の構造である。

Feの比率が小さい。

FeO中における Feイオンの拡散は、

570'C以上では、

: 1 ではなく、

1300 このFeOの生成は、FeO/Fe304 界面に到達する。Fe/FeO界面から FeO中を拡散し、eイオンは、

1200 
1173 

Fe 3 0.1 やFeOの生成速度は、したがって、Fe と Fe30~ の反応によって生成する。界面における、

α 約 750'C以上では、鉄を高温で酸化した場合、このため、αFe203 と比べて著しく大きい。

Fe2Si04 

Si02 αFe203 の体積Fe304 , 特に 1000'Cでは FeO ，

比率が 95: 4 : 1 の割合であることが報告されている 3 )。

FeOが主となる。Fe203 と Fe304 は極めて少なく、

d i agram 0 f the FeO-S i 02 system4). Fig.1-5 Phase 

Fe-Si 合金の高温酸化挙動に及ぼす S i 量と酸化温度の影響2. 2. 

M2+ • 。

.02-

S 以下には、従来より多くの研究がなされている。Fe-Si 合金の高温酸化挙動に関しては、

c-l.0nm その酸化挙動およびスケール構造におよぽす影響についてまとめたもので酸化温度が、i 量，

F FeO と Si0 2 との聞には、Fe酸化物と同時に S i 酸化物が生成する。S i を添加した場合、ある。

Fe と S i の複合酸化物 Fayali te Fe z Si04 が安定相としてi g . ト 5 の状態図から明らかなように、

E
C
ω
.
0
J
K伺

これは斜方晶かんらん石構

Si04 図面体が独立して並びその聞に 2 価の陽イオンが配置しているオルト珪酸

の結晶構造を F ig. ト 6 に示す 。(Fayalite) Fe2Si04 生成する 410

造とよばれ、

6.093 ， 4.820 ， 10.485Á である 5 )。a軸， b軸， c軸はそれぞれ、塩であり、

鋼中の Si %が数%と少なくても独立した酸化Fe2SiO .1 は FeO中への固溶度が小さいために、

Fe 2Si 0 4 は FeO と混合した状態で存在するこ物相としてスケール中に認められるようになる。

M2Si04(M=Fe , Mn , Mg , Ca) 

酸化速度を小さくする。

Fe2Si04 は FeイオンのFe-Si 合金の 900'Cおよび 1100'Cの高温酸化において、

FezSi04 は Feイオンの拡散障害壁として作用し、

Adachi らは、

とが多い。

三島ら拡散障壁となり、酸素の比率の大きい αFe203 が多く生成することを指摘している引。

structure5l. olivine illustration of Fig.1-6 Schematic 
1100'Cにおけるスケール構造は 1100'Cで酸化した後のスケール構造を報告している 7 守 B. 9) 。

FeO は減少する。

S i が 3% を超えると Si02 が生成し始め、

Si %の増加と共に FezS iO '1 の量が増し、

これは Fe z Si04 が Feイオンの拡散障壁となるためである。

に及ぼす S i 量の影響を F i g. ト?に示す。

6 



5%を超えると急激にスケールの厚さが減少し、 8% になるとクリストパライドの白色皮膜とな

り、優秀な耐酷化性を示すようになる 。 しかし、 FeO/Fe 2 Si04 共晶温度 (117 3'C)以上では融液

となり、酸化を促進する 1 0) 。このようにスケール構造は S i 量だけでなく、温度にも大きく依

存する。

F i g. ト 8は、大気中酸化の場合の Feおよび下e- S i 合金 (Si<3%) のスケール構造に及ぼす

酸化温度の影響を定性的に示したものである。 1050'C以下において、 Fe -S i 合金では、 S i 酸

化物による Feイオンの拡散の抑制により、 FeOの生成が抑制され、。の多い Fe 3 04 と αFe 2 0 J が

増える傾向にある。 Fe3 0 -1 と αFe 2 0J は、 FeO と比べて生成速度が遅いので、スケール全体の生

成速度がおそくなり、スケール厚が薄くなる。また、 550'C以下ではもともと FeOが生成しな

いのでスケール厚がさらに薄くなる。 1100'C付近では、酸化速度、すなわちスケール厚は純

鉄とあまり変わらない 1 1 1 0 スケール構造を調査すると、スケール/鋼界面付近に Fe 2 Si04 が

不連続的に存在しており、これがFeイオンの拡散を抑制する因子とならないことがわかる。

FeO/Fe 2 Si04 共晶点 1173'Cを超える温度で酸化させると、スケール/鋼界面付近に共晶融液が

存在するため、 Feイオンの拡散が加速され、 酸化が著しく促進される 。

但し、これらの研究は短時間の酸化についてであり、本研究における熱間圧延前のスラブ

加熱のような高温長時間の酸化に関する研究は少ない。

αFe203 

Fe 

αFe203 

Fe-Si 

(<3%) 

αFe203 

Fe-Si 

(>3児)

Fe-Si 

(>8%) 

F i g.1-7Qua l i tat i ve i l l us tra t i on abou t e f f e ct o f S i c on tent 
on the s ca l e-s t ru ctu re o f Fe and Fe-s i a l loy 
after oxidation at 1100.C in airlOl. 
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Fe 

FeO 

Fe,O. 

Fe-Si( く3お)

Fig.1-8 Qualitative illustration about effect of 
oxidation temperature on the scale structure 
of Fe and Fe-Si alloy after oxidatiun in air. 
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2. 3. Fe-Si 合金の高温酸化挙動に及ぼす雰囲気の影響

Fe-Si 合金の酸化挙動は酸化雰囲気によっても大きく異なることが知られている。

Tuck らは I 2) 、純 Fe を 0 2 中で酸化した時と、 C0 2 または H 2 0 を加えたときの重量増加速度を調

査している。その結果を F i g. ト 9 に示す。縦軸は重量増加の二乗である。 02 中では直線よりや

や下方に変位し、放物線則からはずれているが、 C02や H 2 0 を加えたものは放物線則に従うよ

究 J を行っている。わずかでも Mn を含むと、 (Fe. ~n) 2 SiO~ と (Fe . Mn) Si0 3 が生成し、酸化を促

進することを明らかにしている l
I ~ , 

Fe における結果と同様、純0 2雰囲気に H20 と C0 2 を添加すると酸化速度が顕著に増加すること

Oxidation time(ks) 
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ー
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c) 

ー
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Oxidation time(min) 

うになる。重量増加に対する C0 2 の寄与は H 2 0より小さいが明らかに加速効果は見られる。加

速機構としては、やはり、ガスの侵入と解離機構と考えられる。すなわち、 H 2 0ガスがスケー

ル中に侵入した場合、 Fe + H20 • FeO + H2 によってスケール生成の際発生した H 2 が、再び

FeO + H2 • Fe + H20で、 FeOを還元する(解離)。これにより、 FeO中にボイドが発生する

と同時に、この H 2 0が、内向きの酸化を促進すると推定されている 1 3) 。

一方、 Rahmel らは 14)Fe-Si 合金の高温酸化挙動を雰囲気を変えて調査している。 Fi g. ト 10

に、 Fe- 1. 1 4% Si 合金の酸化速度に及ぼす、 0 2雰囲気に対する H20 と C02 の添加効果を示す。純

がわかる。これは、 Feイオンの拡散を抑制する Si0 2 層が形成されなくなるためであるとして

いる。また、 F i g. 卜 11 は、純 Feの放物線酸化速度定数 (k p F e ) に対する Fe-Si 合金の定数 (ko F <' 
F i g . 1 -9 E f f e c t 0 f a d d i t i 0 n 0 f H20 a n d C 02 t 0 t h e 02 a t m 0 S P h e r e 

on oxidation rate of Fe at 950.CI2). 
-S i ) の比の対数と S i 量(%)との関係を示す。乾燥 0 2 中では Si%の増加と共に酸化速度は著しく

減少するが、湿潤 0 2 中では S i を添加しても耐酸化性が小さいことがわかる。 Tuck は1. 74%Si-

O. 3%A 1 鋼を 800"-' 1000"Cの大気中および C02 中で酸化させた後のスケール構造を調査した。そ
( 

Oxidation time(ks) 
司
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E 
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, _ .  n,,,_ 

FCE 3 、
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亡B . , 

~ 1 
, 
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の結果、大気中では αFe 2 03+Si0 2 ， C0 2 中では FeO+ Fe304 + Fe2Si04 が生成し、 C0 2 中では酸

化速度が著しく増加することを報告している 1 5) 。 草開らは Fe- Si 合金の高温水蒸気中の酸化

挙動に関して表層スケール，内部スケール サブスケールの各部の成長速度を個別に調査し、

内部スケールおよびサブスケールは拡散律速を示唆する放物線則に従って成長すると結論し

た。成長を律速する拡散種がFeO中の Feで、あることを推定している I 6) 。

鉄鋼製造プロセスでは以上のような強酸化雰囲気の他に、窒素や水素中の水分(露点)に

よる酸化も問題となる。特に S i 添加鋼では、 H2雰囲気中においても露点によっては Si0 2 や Fe

2 Si04 が生成するため、溶融亜鉛めっきの際に、鋼飯が亜鉛融液にぬれない、いわゆる"不め

っき"が生じたり、りん酸塩による化成処理の際に反応が抑制されたりする I 7) 。

また、方向性電磁鋼板の 1 次再結晶焼鈍(脱炭連続焼鈍)では、後工程におけるフォルス

テライト (Mg 2 Si04) 皮膜生成のために、表面に生成する S i 酸化物の制御が極めて重要である。

森戸らは「微量 Mnを含有する Fe-3%Si 合金の H 2 0-H 2 雰 囲気中酸化の熱天秤と赤外分光による研

F ig1-10 Effect of additlOIl of H20and COzto the 02atp?FPhere 
on oxidation rate of Fe-l.14Si alloy at 950.C 凶}

A
H
V
 

i
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2. 4. Fe合金の高温酸化に及ぼす S i 以外の合金元素の影響

実用鍋は多数の微量元素を含有しているので、 Feの高温酸化挙動に及ぼすそれぞれの元素

の影響を知っておく必要がある。

(1) A 1 の影響

。
Fe-Al 合金の酸化挙動は F i g. ト) 2 のようにまとめられる 201 0 FeO と A 1 2 0 3 との聞には FeO ・ Al

203 (hercyni te) なる複合酸化物があり、約 5%未満の Al 添加では、 FeO ・ A 1 2 0 3 が最内層に生成す

る。これが Feイオンの拡散障壁層として働くので、酸化速度は減少する 。 Al が 3%程度になる

と FeO ・ A 1 20 3 は完全に覆うようにな り、外部へ拡散する Feイオンが少なくなるので F eO は 1200

-2 

u由.」at 

、、、

‘内 -3 
u申_o.. 
」祖t

c) 
。

一
-4 

℃という高温でも生成できなくなり、酸化の進行はさらにおそくなる。 Al%がさらに増大する

と、 5%程度から A 1 2 03 が生成するようになり、これが完全に鋼の表面を覆うようになると、酸

化の進行は著しく遅くなる。

(2) C r の影響

Fe-Cr合金のスケール構造に及ぼすCr%の影響を F i g. 1 -) 3 に示す 2 1) 0 FeO-Cr203 系には、 Fe

0 ・ Cr20 3 なるスピネル型複合酸化物が生成し、添加 Cr%が増加するにつれて、 FeO ・ Cr203 の他に

Cr 2 0 3 が生成する ようになる。 FeO ・ Cr 2 03 が生じると、 Feイオンの拡散速度が減少するので、

r
3
 酸化速度は減少する。 Cr203が生成するようになると、酸化速度はさらに著しく減少する。

ー園田ー 31 先02+69完 H20

一一一一 100施。 2 • また、酸化温度が低いと F i g. ト 13 に示したよりも少量の Cr%でスケール構造に変化が生じる。

例えば 1200'Cでは、 8%Cr合金で FeOの生成が認められるが、低温ではFeOは生成しない。同様。 2 3 

S i (完) に 1200'Cでは Cr203 は Crが 15%以上で生成することになっているが、低温では、 Feイオン拡散

Fig.l-ll Effect of Si content on oxidation rate of Fe-Si alloy12l. 

が遅くなり、 Cr が 15%より低くても Cr203 の生成が認められる。 Cr は、前述の S i や Al とは異な

って、多量に添加しでも機械的性質に悪影響を及ぼすことが少ない。そのため、ステンレス

k~e-Si : parabolic rate constant of Fe-Si alloy 

k~e : parabo 1 i c ra te cons tant 0 f pure Fe 
鋼や、耐熱合金に用いられることが多い 。 このような場合、機械的にも安定な Cr 2 0 3 皮膜が生

Addition of Si to Fe doesn't decrease oxidation 
rate in humid 02 atmosphere very much. 

成するように、後述するように種々の工夫が図られる 。

(3) Mnの影響

Mn は Cr よりも酸素との結合力が強い。しかし、 Mnの場合には、 S i , A 1, Cr とは異なってスケ

ール中に単独の酸化物相を形成することは起こらない。これは、 FeOおよびFe 3 0 4 と の固溶体

生成範囲が広いためである。通常の鋼では、数見の Mnが含まれるが、上述の理由で、酸化され

た Mn は FeO中、または Fe304 中に固溶されてしまう。しかし、 MnO→ Mn 3 0 4 の変化は、 Feの共存

下では生じにくいので、 Mn 3 + は生成せず、 αFe203 中にはMnは固溶されない。

1 3 



(4) N i の影響

今まで述べてきた S i， AI , Cr , Mnはいずれも Fe よりも酸素との結合力が強い元素である。

このような元素は、 Feよりも酸化されやすいのでスケールの表面ではこれらの元素が不足し

た状態となる。これに対し、 Ni は Feよりも酸素との結合力が弱いので、スケール/鋼界面で

の酸化 (N i • Ni 2+ t2e -) は進行しにくい。このため、 Feの選択的な酸化が進行し、スケール

αFez03 

F仙院燃物調 αFez03 
D00000くx:xx五五五孟五五』

Fe30A 

αFez03 
守岳岳f必iððððÕM

αFez03 

FFee0-・ 3A5MA2l0l3l 
A Iz03 

pure Fe I I Fe-l%AI I 間l

/鋼界面では、 Ni 富化ゾーンが形成される。 N i を Fe に添加していくと、 FeOの生成が抑制され、

酸化速度は減少する 22\ この理由は、上記 N i 富化ゾーンが、鋼中における Feの拡散障害壁層

となるためと考えられている。また、 Fe-Ni合金のもう一つの特徴は、粒界酸化が顕著なこと

である。合金結晶粒/スケールの界面では、 N i 富化ゾーンの形成により、酸化反応 (Fe→ Fe 2

+ t2e-) が進行しにくいのに対し、粒界では内部からの Feの拡散が容易であるので、相対的に
Fig.1-12 Scale structures of Fe-Al alloys after oxidation at 1200 ・C 20) 
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粒界での酸化が速く進み、著しく粒界酸化することになる。

(5) Mo の影響

Fe に Mo を添加すると酸化が遅くなる。数 Zの Moの添加で、酸化速度が顕著に減少している。

このような場合には、スケールの最内層に Mo-Fe-スピネルや、 Mo%が多い場合には M002 が生成

αFez03 
αF ez03 し、 Feイオンの拡散障害壁層となっている 2 3 ) 。また、 Mo は Fe中における拡散が Fe よりも遅く、

酸化時には表面近傍に富化する。この富化層も Feの拡散障害壁層として作用し、酸化が遅く

なる 2 -1 )。

FeO ・ CrZ03

2. 5. S i 添加鋼板の高圧水によるデスケーリング性に及ぼすスケール構造の影響

これまで、鋼の高温酸化現象の内、酸化速度やスケール構造に関して述べてきた。これら

は多くの研究により、"指導原理"と、不十分であるが定量的知識を得つつある段階にある

Fe-8児Cr Fe-l0%Cr 

C rZ03 

といえる。しかしながら、スケールの剥離機構や機械的性質については、定性的でしかも極

めて不十分な知識しか得られていないのが現状である。これまで、高圧水デスケーリングに

Fe-23%Cr おけるスケールの剥離機構について、①水流の冷却により生じる熱応力、②高圧水の衝突に

よる機械的応力、③噴射した水の蒸気化により発生する応力、④スケール成長により生じる

Fig.1-13 Scale structures of Fe-Cr alloys after oxidation -at 1200~21 ). 圧縮応力等が関与していると言われている 25~3l\ また、酸化物の機械的性質も大きく影響

する。その機械的性質には、結晶粒径、気孔率が大きく影響するといわれている 3 2, 3 3) 。

中村，福塚，佐藤らは厚板スケールにおいて、高温酸化スケールの機械的性質に影響を与

える因子の内、特に気孔と剥離性との関係について詳細な検討を行っている 34-37)

S i キルド鋼は普通鋼に比べて加熱炉スケール( 1 次スケール)の剥離性が劣る。加熱炉内

1 4 1 5 



でのスラブ加熱温度と脱スケール直前でのスケール表面温度が剥離性に大きな影響を与える 。

1 次スケール剥離性剥離性が良くなる。特に S i キルド鋼ではスケール表面温度が高いほど、

これは気孔の形態に大きを支配する 1 つの大きな要因は放冷時のスケール割れ形態であり、

共晶点を境に一度低下すただし、気孔率は酸化温度の上昇と共に増加する。く左右される 。

• 
これはスケ ー ル/鋼界面で鋼中 Cは気孔径を大きくする 。Mn は 気孔の性状に影響しない 。る 。

0 . 3 ト
これは H 2 0の解離機構雰囲気中 H 2 0は気孔径を大きくする 。生 成する COガスのためであろう。

S i キルド鋼ではスケール/鋼界面近傍に FeO/Fe 2 SiO -l 共晶化による酸化のためと考えられる 。

気孔径を大きくする。気孔発生頻度を高め、共晶点以上での酸化では S i は、合物が生成し、

放冷中の割れがスケールの厚さ途中で止まり易く、S i キルド鋼は普通鋼と比べて、そのため、

• 
(
NE
υ
\O
)
 

デスケーリング時に割れが鋼と平行に伝搬して鋼側のスケールが残存し易いためにスケール

0 . 2 トスケール共晶点以下になると鋼へのスケール固着性が強くなるためにまた、剥離性が悪 い。

。

一伺
ω
ω

および森田らはデスケーリング性が鋼中の S i 量と S量、一方、デスケーリング性が劣化する。

スケール剥離性がS i 量が増加すると 、すなわち、3 9 ) 
。圧延温度に依存する点を指摘した 3 8 

• -F
E
@』
@
Z
℃
〈

が生これはスケール/鋼界面に FeS (溶融相)S量が増えると逆に改善される 。劣化するが、

• • • • • • o . 1 ト
r S i 添加鋼の高圧水デスケー沖田らは界面の密着性を低下させるためであるとした。成し、

• ・.
熱延いわゆる赤スケールは 140kg/ cm 2 まで圧力を上げると軽減するが、を行い、リング試験 J

• 
、・

句

、

•• • ・

A
F
-
-


・

6

常用 圧 力以上の 170kg/ cm 2 まで圧力を上げても完全には無くならないことを報告している 40\

• 鋼の結晶粒界に侵入した低融点酸化物よりなるスケールがアンカーを赤 ス ケールは、また、

ムー
1 .0 

ム

0.8 
ームー
0.6 

_l. 

0.4 
ームー
0.2 

。
。

デスケーリングで完全に除去

結晶粒界へのスケールの侵入の有

低融点酸化物を含む 1 次スケールの剥離性を悪化させ、

ゆえに、できないために生成することを報告している 4 I ) 。

なし、

silicate wett�ng (mm) of Depth 
侵入スケールの個数には

1180"-' 1220'Cで1160'Cでは侵入スケールが認められないが、

さらに、赤スケールの発生の有無に相関があるとしている。

スラプ加熱温度依存性があり、

無が、

of adherent 
we t t i n g33) . 

Fig.1-14 Relationship between the amount 
scale and the depth of silicate 

1250'"" 1300'Cになると再びその個数が減少していくとしている。は極めて多くなり、

Tuck らは FeO中への FeO/Fe 2 Si0 4 共晶化合物の侵入深さと脱スケール後の残存スケール量と

侵入深さが深いほどすなわち、(Fig. 1 -14) 。の聞に強い相関があることを見出している 4 2 ) 

残存スケール量が多い 。

スケールの機械的性質に大きく加熱炉で生成する 1 次スケールの剥離性が、以上により、

スケールの機械的性質が気孔や溶融相の存在および形態に大きく依存することが

その全貌が系統的に研究されているとは言い難い。しかし、明らかにされつつある。

左右され、
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No bl ist~r 
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』
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c. 
:; 1000 ... 

圧延中に生成するスケールの高圧水による剥離性に関する研究

いわゆる 2 次スケールの高圧水によるデスケーリング挙動に

6. 

圧延中に生成するスケール、

2. 

いくつかの報告がなされている。ついても、

について「高温におけるりムド鋼スケールのプリスター生成と水涜による剥離性 」松野は

が発生することを指摘し、(ふくれ)等温酸化では約 850--1200'Cでプリスター報告している。

z
o

一
一
恒
勾
℃
一
一
問
。

通常リムド鋼の2 71 
。プリスターが生じると水流による剥離性が良くなることを指摘した 2 6 

800 
スこのような場合、ような普通鋼では等温酸化を行ってもスケールの破壊が容易に生じる。

90 60 30 。

ブリスターの大きさは試験片の大き

厚鋼板の熱処理のための加熱では直径が数センチに及ぶものまで観察される。

ケールは鋼から剥がれて膨れ上がりブリスターとなる。

さに依存し、
(s) 

behavior 
oxidation26l. 

Oxidation period 

Fig.1-15 Blister formation 
during isothermal 

プリス

これは成長応力やそれを緩和する塑

スケールにはほぼ等方的な応力が作用するのでブリスターは円形となることが多い。
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2. 7. Cu添加鋼の熱間脆性に関する研究.

Cuによる鋼の脆化に関しては従来から多くの報告があり 4 3. 
45-58) 、その脆化機構は次のよ

うに理解されている。高温での鋼の酸化により、酸化し難い Cuがスケール/鋼界面に取り残

される。その Cuはオーステナイト中の Cuの固溶限を越え、 Cuの液体が析出する。その Cuがオ

ーステナイト粒界に侵入し、割れが発生する。 Fe-Cu状態図を F i g. ト 1 7 に示す 4 4 ) 。 γFeへの

Cuの園溶限は約 10%程度である。このような溶融 Cu割れを防止するためには、 N i が添加される。

Ni の効果としては、① γFe中の Cuの固溶限を増加させるため、もしくは②液相が純 Cuから Cu

-Ni 合金に変化して融点を高めるためとの説がある。

最近、赤松らは Cu起因の熱間割れに対する Ni の防止効果について定量的に検討した ，1 3. 1 5) 。

まず、単純な Fe -Cu 系， Fe-Cu-Ni 系を用いて加熱スケール生成時のスケール/鋼界面近傍の

組成変化を調査した。次に、得られた実験結果を各系の熱力学データベース Thermo-Calc によ

る計算状態図と比較した。その結果、 Ni/Cu比が O. 5程度では Cu濃化相の融点上昇が僅かであ

り、また園溶限の増加も僅かであることを示している。したがって、①，②の説では説明で

きない。また、液相の出現は避けられず、 Ni添加効果は相分解 (γ → Liquid +γ) の始ま

りだけで論ずるのは不十分であるとし、液相出現後の地鉄組成の変化に着目して考察してい

る。まず、酸化の進行と共に、 Cu ， N i が濃化していき、ついには γ → Liquid +ァの相分解

が生じて、液相が出現する。液相は Cu リッチなので、当然、地鉄では Ni /Cu比が高くなる。こ

のようにして酸化の進行と共に地鉄の Ni/Cu比が高くなっていく。局所平衡の考え方で、酸化

の進行により Ni/Cu比が 1 にまで濃化した場合の液相出現量を計算したところ、初期の Ni/Cu

比が O. 5 でも 1250'C以下の液相出現量は N i 無添加の場合の 20%以下にしかならないことがわか

った。すなわち、 N i が Cuの半分程度添加されている場合では、液相の出現自体を抑制するこ

とはできないが、相分解に際して、 Ni が鋼中に富化されていくため、効果的にその後の液相

出現量を抑制する。工業的な Ni 添加量が、 Ni/Cu にして O . 5程度である理由も、この計算結果

より初めて説明できるとしている。

一方で溶融 Cu害iJれは酸化温度が高温になると抑制されることも良く知られている。

Melfordは、高温では Fe中の拡散速度が大きく、表層に濃化した Cuが Fe中に拡散し、 Cuが鋼

の表面に析出しないためであると報告している 4 6 )。

Nicholson らはスケールの化学分析結果から高温ではスケール中に Cu粒が吸収されるため、

液体 Cuが鋼表面に析出しないためとしている 4 7 )。しかし、 C uの存在形態やスケール中に吸収

される機構については全く触れていない。
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今井らは、 Cu- Ni 添加鋼を種々の温度で酸化した後のスケール/鋼界面に濃化した Cu -N i 

-Fe合金の組成を詳細に調査し、 3 元状態図の計算結果を用いて考察を行っている 4 3 ・ 4 8 ) 。

その結果、 Ni添加により Cu リッチ相がスケール中に取り込まれ、 Fe リッチ相がスケール/鋼

界面に取り残される現象に関して、両相の組成が計算状態図による 2 相の組成とほぼ一致す

ることを明らかにしている。

梶谷らは、割れが抑制されるのはFeO/Fe zSi04 の共品点以上でスケール中に S i 濃度の高い液

相が生成し、これに液体 Cuが取り込まれるとしている 4 3 )。また、これがスケール/液体 Cu聞

の界面エネルギーが低下したためとしている。さらに、鋼中 S i 濃度が小さいほど、溶融スケ

ールの生成量が少ないために、脆化温度が高温側に広がるとしている。ただし、 S i を添加し

なくても高温で割れは抑制されるためこのメカニズムでは説明しきれない。
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3. 本研究の目的と概要

商用鋼は多くの微量元素を含有しているため、その熱間圧延前のスラブ加熱における酸化

挙動は、高温酸化のテキストに書かれている単純な高純度 Fe-Si 合金あるいは高純度 Fe-Cu 合

金の酸化挙動だけから理解することはできない。実際、 1200'C以上の長時間の酸化によって

スケール/鋼界面近傍のスケール側もしくは鋼側に濃化するため、微量元素といえども、無

視できないほどの影響を及ぼす。また、高温長時間酸化で形成される酸化物およびスケール

/鋼界面の形態の影響も無視できない。

S i 添加鋼板は熱問圧延工程での高圧水によるデスケーリング性が悪く、スケールが残存し

たまま圧延されるため、表面庇が発生し易い。従来より、スラブ加熱の際にスケール/鋼界

面に生成する Fe 0 /F e 2 S i 0 ,1 (共品点: 1173'C)共晶化合物が原因であることはわかっていたが、

全貌を解明するには至っていなかった。本研究ではデスケーリング装置付きの実験ミルを用

いてスケール庇の再現を行い、高温酸化の観点から抗発生機構と庇発生に及ぼす諸要因、特

に添加元素の影響について明らかにすることを目的とする。

一方、 Cu添加鋼板は、熱間圧延工程で割れが発生し易く、これを防止するために現状では

Ni を Cu の 1/2 も添加している。しかしながら、 N i 添加はコスト高であり、できれば添加量を少

なくしたい。溶融 Cu脆化において、酸化温度が高温になると Cu リッチな合金相がスケール中

に取り込まれて 、脆化が抑制されることが知られている。したがって、現場において Ni を多

量に添加しなくても脆化割れが防止できる可能性がある。しかしながら、その原因について

は未だ明らかにされておらず、現場で適用し難い。そこで本研究では、 Cu ， N i 含有鋼脆化割

れとスケール/鋼界面形態との関係について詳しく調査し、スケール中に Cu濃化相が取り込

まれるメカニズムについて提案することを目的とする。

まず、第 2 章ではデスケーリング不良発生機構についてまとめている。ここでは FeO/Fe2S

i 04 共晶化合物の挙動が重要で、ポイントは 2 つある。 1 つはこの化合物が FeO と鋼の聞に生

成し、上層の FeO と下層の鋼に対し、複雑に侵入した形態をなす点である。もう 1 つは、スラ

ブ加熱時(通常 1200'C以上)には溶融しているこの化合物が、-_ê_凝固すると極めて高い機

械的強度を有する点である。これより、共晶化合物が接着剤の役割をなし、スラブ加熱で生

成した FeOの内、機械的強度の弱い気孔部より下層の FeOがデスケーリング後も残存し易くな

るメカニズムを初めて明らかにした。また、スケールが赤色を呈する原因についても言及し

ている。デスケーリング不良で圧延前のスケールが厚いと圧延時にスケール(大部分 FeO) が

破壊し易い。さらに FeOが破壊して粒状になり、 Feイオンの拡散が抑制されるので Fe比率の少

2 2 

ない酸化物 αFe203 が生成することによって赤色を呈すると解釈した。

第 3 章では FeO/Fe 2 SiO " 共品化合物と鋼との界面凹凸についても、鋼中に不可避的に含まれ

る 0.0 2%程度の微量 Ni が原因で起こることを初めて明らかにしている。その中で、スラブ加熱

時に内部酸化物が原因で N i がスケール/鋼界面に不均一に濃化する機構を提案している。

次に、第 4 章では S添加によりデスケーリング性が向上することを再現試験により明らかに

した。その原因は、スケール/鋼界面に FeSが生成し、 FeO/Fe 2 SiO ，よりも低い共品点 C940'C)

を有する FeO/FeS共晶が生成し、界面が溶融状態でデスケーリングされるためであると解釈し

た。また、鋼中 MnSが酸化されると MnO となり、 Sはスケール/鋼界面に達し、 FeSが生成する

ことを熱力学的に考察した。

第 5 章ではPの影響を調査した。 P添加により、スラブ加熱で生成する FeO/Fe 2 SiO ，酸化物

の共晶点が下がり、デスケーリング性が改善されることが判明した。

第 6 章では Cu添加鋼の表面割れに及ぼす微量 N i の影響について報告した。これは S i 添加鋼

で得られた第 3 章の知見を Cu添加鋼にも適用したもので、高温側でスケール中に Cu粒が取り

込まれ、害IJ れが抑制される原因に答えを与えている。すなわち N i 含有量が 0.01 %未満では 13

OO'Cの高温酸化でも割れを抑制できない。 N i 含有量が 0.01 %以上では 1300'Cでは割れが抑制

できることがわかった。

第 7 章では、第 2 章から第 6 章までの内容を総括している。また、本研究においては、高

圧水によるデスケーリング不良原因がスラブ加熱炉で生成する 1 次スケール構造のみで論 じ

られており、圧延中に生成する 2 次スケールに関して全く触れていない。そのため、今後の

展望として、 2 次スケ ー ルからのアプローチが必要である。また、高圧水の機械的応力のみ

で 1 次スケールのデスケーリング性を論じており、その他の水冷による熱応力、水の蒸気化

による応力 、 スケール成長応力に関しては論じていない。この点についても今後の課題であ

る。一方で、証の原因として扱ってきた"スケール"をもっと積極的に利用する技術開発が

進行していることに言及している。
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第 2 章 Si添加熱延鋼板における赤スケール疲発生機構

1 .緒言

S i 添加鋼板は、熱延工程において赤ス ケ ールと呼ばれるスケール疲 1 ) が不均一に発生し易

い。そのため、 S i を添加しない場合と比べて表面品質が劣る。疲の発生原因は加熱時に生成

する低融点 FeO / Fe 2 Si0 4 共晶化合物にあると言われているが詳細は不明であり、抜本策が立 て

られないのが現状である。今まで、赤スケール疲に関する報告はいくつかあるものの、 実際

に庇の再現が行われたことはほとんどない。疲発生に及ぼす要因を詳細に把握するためには

庇の再現が必須である。岡田らは赤スケール庇の再現に初めて成功し、赤スケール庇発生に

及ぼす S i 添加の影響，スラプ加熱条件の影響，圧延温度の影響等について詳細な報告を行っ

た 2 ， 3 ) 。著者も赤スケール疲再現試験法を用いてスケール庇に及ぼす低融点FeO/Fe 2 Si04 共晶

化合物の影響について報告している 4 ) 。

本章では、 S i 添加鋼における赤スケールの実態調査，再現実験および赤スケール庇の発生

機構について述べる。

2 .実験方法

F i g. 2-1 に赤スケール再現のために用いた試験設備を示す 5)。この設備は、エッジャー，高

圧水デスケーラー，圧延機 3 基，水冷装置から構成されている。まず、電気炉に 77. 1 %Nd14.

3%H 2 0+8 . 6%C0 2 のガスを流し、実機における燃焼式加熱炉の雰囲気を再現した。また、高圧水

デスケーラ ーの前にロール径 200φ のエ ッジャ ーを設置し、実機における VSB(Ver tical Scal 

e Breaker) を模擬した。高圧水デスケーラーの仕様は実機とほぼ等しくし、圧力を 15MPa とし

た。圧延機出側には水冷装置を設置し、試験片を水冷した。

Table 2-1 に供試鋼の化学成分を示す。これら 2 鋼種のスラブを炉内で 12 20 "Cに 2h加熱後、

3 種類の圧延 ・デス ケーリング試験を行い、 鋼板表面の外観観察、スケール断面の光学顧微

鏡観察， SEM (反射電子像)観察およびEPMAによる元素分析を行なった。

Fig . 2-2 に試験方法 2 )の模式図を示す。 Tes t A. Bでは加熱前に試料をステンレス板で包むこ

とによって、加熱中に生成するスケール(以下、 l 次スケールと呼ぶ。)を抑制し、圧延中

に生成するスケール(以下 、 2 次スケールと呼ぶ。)の影響だけを考慮した試験である。 Te

s t Aは l 次， 2 次スケール共に生成させないようにして、圧延した場合(デスケーリング正

2 7 



常 ) 、 T es t Bは 1 次ス ケール を防 止し 、 2 次スケールを生成させた状態( 2 次スケールのデ

スケーリ ン グ不 良を想定)で圧延 した場合である。また、 Tes t Cでは加熱炉で 1 次スケール

を生成させ、デスケ ー リ ング ・圧延後 40s待機させ、再度デスケーリ ン グ・圧延を行った 。 Table 2-1 Chemical composition of the steel used (mass%) 

Steel C Si Mn P S Cu Ni Cr Mo Al N 

1 0.09 0.54 1.46 0.009 0.0014 0.01 0.02 0.02 0.01 0.019 0.0023 

2 0.05 0.005 0.15 0.009 0.013 0.01 0.02 0.02 0.01 0.024 0.0016 

Test A 

Formation of 
no primary scale 
(covered with 
stainless 
steel sheet) 

L i t t I e secondary sca 1 e No_. 1 No .2 No_.3 L _ _ I 

(opened the cover ( '¥ ( '¥ ( '¥ ~ ~ ~ ~ 
immediately ~ ふぎ》ギ》ギ
before ro 11 i ng) 一一ぅ 'P: .~t_\.!..戸、2 • 15 • 10 • 6 

\ーノ '-" '-ー" spray 

Test B 

Formation of 
no primary scale 
(covered with 
stainless 
steel sheet) 

Secondary sca 1 e No. 1 No. 2 NO.3 I ' 

( 飢仰p閃附附Oωωs臼γe

-2お5‘→ 1巧5‘→ 10 ‘→6 ‘ n" 印
"-.-/ '-ノ'-" spray 

Test C 

一
山一札

川
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川
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い
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ハ
X
ト
)

…
\
叫
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「

'100 1000 Desca I I er No. 1 

川ar住区1'0

s辰五en 3匂5t

Fig.2-2 Schematic illustration of reproducing test of red scale defect before 
final 3-pass rolling. 
The slabs were heated at 1220.C for 2h in an atmosphere of 
77.1%Nz+14.3%HzO+8.6%C02 with or without the stainless steel sheet cover. 
After the tests , the slabs were cooled by water spray in order to 
inhibit the further change of scale structure. 

Fig. 2-1 Experimental assembly for red scale reproduction test5). 
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3 .実験結果

3. 1. S i 添加鋼における赤スケールの実態

F i g. 2-3 は鋼 1 に近い成分の鋼を製造工場で熱問圧延し、赤スケールが発生した熱延鋼板の

外観を示す。正常部の黒スケール部に対し、異常部の赤スケール部が圧延方向に沿ってむら

になって分布している。 F i g. 2-4はそれを酸洗した後、表面粗さを測定したものであり、酸洗

前に黒スケールであった部分が滑らかであるのに対し、赤スケールであった部分は凹凸が激

しく、黒スケールであった部分に比べて窪んだ状態となっている。
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Fig. 2-4 Surface roughness pro白le after pickling in a transverse direction of the sheet 

shown in Fig. 2-3. 

R: Red scale area before pickling 

B: Black scale area before pickling 

3. 2. 2 次スケールの影響のみに関する実験結果

1 次、 2 次スケールとも防止した Test Aでは両鋼とも表面が単に黒色を呈した。これに対

し、 2 次スケールを故意に生成させた Tes t Bでは両鋼とも表面が赤色を呈した。圧延前のス

ケール厚を測定したところ、鋼 1 において Tes t Aでは 20μrn ， Test Bでは 70μmであった。 Fi

g. 2-5 に X 線回折の結果を示す。 Test Aでは FeO と Fe 30 - 1 の 2 種類の酸化物が検出されたのに対

し、 Tes t Bではそれに加えて αFe203が認められた。またこれらの結果は鋼種によらないこと

も注目しておく必要がある。 Fig.2-6 には Tes t A, Bの後のスケール断面の光学顕微鏡写真を示

す。スケール最表層の白色の層は保護用の N i めっきである。圧延前のデスケーリングが十分

なされた Test Aでは、両銅共に薄い FeO と Fe304 の 2 層からなる撒密なスケールが生成してい

るが、圧延前にスケールを付けた Tes t Bでは両鋼共にスケールの著しい破壊が生じており、

破壊した部分に赤い αFe20 3 が見られる。

今までの結果を模式的に表したのがF i g. 2-7である。すなわち、圧延前のスケール厚(ほと

んど FeO) によって圧延後のスケール形態が変わることを意味している。また、 Tes t A, B の結

Fig. 2-3 Appearance of red scale defect in a Si-added hot rolled steel sheet. 

The chemical composition is almost the same as that of Steel 1 shown 

in Table 2-1. 

果をまとめると Table 2-2 のようになる。 1 次， 2 次スケールとも抑制した Test Aの場合、ス

ケールは薄いために塑性変形するか、もしくは破壊したとしてもその後に修復されて破壊の

後が見られない。一方、 Tes t Bでは、生成した 2 次スケール(ほとんど FeO) が厚いので、ロ

ールによるせん断応力を受け、 FeO と Fe .i OI が 一部破砕して αFe :! 03 の量が増加し、その部分が

赤く見える。

3 0 3 I 
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Fig. 2-5 X-ray di百raction patterns of the scales after Tests A and B. 

(a)Steell, Test A; starting temperature of rolling :11180

C 

(b)Steel 2, Test A; starting temperature of rolling :11220

C 

(c)Steel1, Test B; pre-oxidized from 1184 to 10000

C for 30 s before rolling 

(d)Steel 2, Test B; pre-oxidized from 1090 to 929
0

C for 33 s before rolling 

Stee I 1( 0.5先Si-l . S%Mn) Steel 2(0.00S%Si-0.1S%Un) 

Fig. 2-7 Schematic diagram representing the relation between the scale thickness 

before rolling and the scale destruction during rollng. 

Table 2-2 Summary of hot ductility and constituent of scale in Tests A and B 

Fig. 2-6 Optical micrographs on transverse cross sections showing scale structures. 

(a)Steel1, Test A; starting temperature of rolling :11180C 

(b )Steel 2, Test A; starting tempe凶ure of rolling :11220C 

(c)Steel 1, Test B; pre-oxidized from 11840

C to 10000C for 30 s before rolling 

(d)Steel 2, Test B; pre-oxidized from 10900

C to 929
0

C for 33 s before rolling 

Tests Before rolling Deformation of FeO Final constituent of scale 

by rolling 

A Thin scale Apparentl y ductile FeO + Fe304 
(20μm) 

B Thick scale Brittle fracture FeO + Fe304 +αFe 2 0 3 (red) 
(70μm) 

(Impression into steel) 
一

3 2 
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3.3. 1 次スケールも含んだ場合の実験結果

Fig.2 - 8 に Test Cの結果を示す。低 S i の鋼 2 では表面が黒くなったのに対し、高 S i の鋼 1 で

は赤くなっており鋼種の差が歴然としている。ここで、低 S i 鋼 2 で鋼板の中央部が白くなっ

ているのは最終圧延後に急冷したために表面のスケールがはがれ落ちたことが原因であ り、

本質的な問題ではない。

Fig.2-9 に l 次スケールの断面光学顕微鏡写真を示す。極めて分厚く、スケール下半分には

大きな気孔が空いている。大部分は FeOであり、冷却の際の共析分解による Fe 30 .1 の析出も見

られる。 FeOの上層には Fe 30 '1 と αFe203 が存在している。 鋼近傍にはコントラス トの異なる化

合物(後でFeO/Fe2SiO~ 共品化合物と同定される)が上層の FeO側に進入しており、また下層

の鋼側にも密着している。高 S i の鋼 l の 1 次スケール/Fe界面近傍は Fig. 2-10 ( a) に示すよう

に、鋼と 2 種類の酸化物が複雑に入り組んだ状態になっている。また、鋼には激しい内部酸

化が生じている。 EPMAによる S i の Kα 線像によると、 Fig.2-10(b) に示すように 2 種類の酸化

物のうち、鋼に近い方に S i の濃化が見られる 。 S i 濃化部を定量分析したところ、 Fe : S i が a t 

Zで約 2: 1 であることがわかった。 Fig.2-11 は上層の FeO をできるだけ除去した後、鋼に残存し

たスケールの X線回折測定を行ったものである。記号 Fで示す Fe2Si04 のピークが明瞭に認めら

れる。以上の結果から、鋼に近い方がFeO/Fe2SiO '1 共晶化合物、遠い方がFeOであると判断さ

れる。低 S i の鋼 2 のスケール/銅界面付近も複雑に入り組んでいるが、 F i g. 2-12 に示すよう

にスケールはFeO単相である。

Fig. 2-8 Appearance of the sheet after Test C. 

(a)Steel 1 

(b)Steel 2 

3 4 

FeO/Fe2Si04 

Steel 

αF e203 

F e304 

FeO 

O.2mm 

Fig .2-9 Optical micrograph of the cross section of the primary scale. 

The slab of Steel 1 was heated at 1220" C for 2h in an atmosphere of 

77.1 %N 2+14.3%H20+8.2%C02 
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Fig. 2-12 Back scattered electron image in the vicinity of the primary scale/steel interface 

of Steel 2 in Test C. 

Fig. 2-11 X -ray diffraction pattern of Steel 1 in Test C, showing the existence of FeO and 
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1 次スケールをデスケーリングした直後の残存スケールを Fig.2-13 に示す。高 S i の鋼 1 で

は、 FeO/Fe2SiO"共晶化合物が鋼のみならずF 巴 Oの粒界にも浸透して FeO を包み込むようなスケ

ール構造となっているため、デスケーリング後も FeOが残っている (F ig. 2-13 (a)) 。低 S i 鋼 1

では FeOのみがわずかに残っているが、これはデスケーリングされた後、再酸化したものであ

ろう (Fig. 2-13 (b)) 。

Fig.2-14 に 1 次スケールの上層部をデスケーリング後、 2 種類の温度で圧延した後のスケ

ール断面 SEM像を示す。圧延温度は加熱炉から抽出した後、待機することによって調整し、圧

延機入側において放射温度計を用いて測定した。したがって、測定値はスケール/鋼界面温

度よりも低い値と推定される。圧延開始温度が 1163"Cの場合には、 FeO/Fe2SiO " 共晶組織が圧

延によって伸展している様子が見られ、スケールの破壊は見られない (Fig. 2-14 (a)) 0 1107"C 

の場合には FeO/Fe 2 SiO " 共晶組織は圧延によって伸展している様子はなく、破壊もしていない

が、その周囲の FeOが破壊している (Fig. 2-14 (b)) 。

Fe。

I • 
~ eO-Fe2Si04 

Fe 

-ーー一一一ー一一ー 100μm 

Fe 

一ーーーーーー一ー- 100 ドm

Fig. 2-13 Back scattered electron image of remained scale after descaling the primary scale 

in Test C. 

(a)Steel 1 

(b)Steel 2 

3 8 

Desca I i ng ./ 

二近二日0000000以00000000
Primary scale ~ 
generation (¥  

\ノ

Fig. 2-14 Effect of rolling temperature on the FeO/Fe 2 SiO 4 eutectic structure of Steel 1 in 

Test C. 

(a)Starting temperature of rolling: 11630C 

(b)Starting temperature of rolling: 1107
0

C 
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4 . 考察

4. 1. FeOの破砕における赤スケールの生成機構

まず、スケールが破砕するとなぜ αFe 2 03 が発生して赤くなるかについて考える。 F i g. 2-1 

5 にそのメカニズムを模式的に示している。通常 Fe上に生成するスケールは F eO ， Fe304 ， αFe2 

03 であり、その比率は 1000t においては約 95 : 4: 1 であると言われている 6\ すなわち Fe 上に

生成したスケールのほとんどがFeOである。しかし破砕して細粒となった FeO には、銅からの

Feイオンの供給よりも、 0が過剰に供給されるため FeO→ Fe 3 0 -1 → αFeZ03 の反応が容易に起こ

り、この αFe203 が赤く見える。浅井らはスケールの色と αFe203粉末の粒度との関係を詳細

に調査し、赤色の度合いが粒径 2μ mJ2J_下の αFe203 の量で決まることを報告している 7 ) 。赤ス

ケールが発生した現場材の赤色スケール部分においてもスケール破砕が生じており、両者は

同じものと考えられる。 Tes t Bはデスケーリング不良でスケール残りが生じた場合に相当す

るので、赤スケールの成因はデスケーリング不良によるものと考えられる。

(a) 

(b) 

軍一
αFe203 
Fe304 

FeO FeO:Fe304:αFe203 
,..._95:4: 1 (atl0000

C) 

↓山川向o by ro 11 i ng 

Powdered-αFe203(red) 

ぷl Fe304 

FeO 

Powdered-FeO → Fe304 → αFe203 
(red) 

Fig.2-15 Mechanism of red scale formation by fracture of FeO layer during rolling. 

(a)Scale structure before rolling 

(b)Scale structure after rolling 

4 0 

4. 2. S i 鍋における赤スケールの生成機構

2 次スケールだけを考慮、した Te S 1 A. Bでは、高 S i の鋼 1 と低 S i の鋼 2 の差、すなわち高 S 1 

鋼に赤スケールが多発するという経験的現象が再現されていないが、加熱炉における 1 次ス

ケールの影響を加味した Tes t C を行うとそれが再現される。このことは、 S i 鋼における赤ス

ケールの生成原因が 1 次スケールにあることを示している。

従来、 S i 添加鋼板におけるデスケーリング不良の原因として高圧水による衝撃力が溶融共

晶化合物のために緩和されるためという説がある B\ しかし、森田らは S i 含有鋼板において

S量が多いと FeO/Fe 2 Si04 共晶化合物よりも Fe側に低融点 FeS/FeO共晶(共晶点 950'C)が生成

し、これが剥離性を向上させるとの報告をしており 9 ) 溶融スケールによる剥離性悪化説に

は疑問がある。これに対し、沖田らは鋼の結晶粒界に侵入した低融点酸化物よりなるスケー

ルがアンカー効果をなし、 1 次スケールの剥離性を悪化させるのがデスケーリング不良の原

因であると報告をしている I 0 ) 。しかしながら、これを確認するためには Fe z Si04 の高温での

機械的性質との関連を議論せねばならない。なぜなら、もし高温で Fe z SiO ・1 の延性が高いか強

度が低ければ、アンカーにならないからである。すなわち、 F i g. 卜 S の FeO- SiO z 系状態図に

おいて、 FeO に近い領域の共晶点 1173'C以下での機械的性質が重要である。 F i g. 2 -14 に示され

ている 1163 "Cと 1107 0C は表面温度であり、 1163 0C の場合、界面は 1173 0C 以ヒと考えられ、実

際には共晶化合物が溶融した状態で圧延されていると推定される。圧延後に FeOが球状化 (F i 

g. 2-14 (a) )しているのはそのためであろう。一方、 FeO/Fe 2 SiO ・1 共晶化合物は 1107"Cに相当す

る温度で圧延した場合は伸びない (Fig. 2-14 (b)) 。しかも周囲の FeOが破壊していることから

FeO/Fe 2 SiO ，共晶化合物は 1107 "Cにおいて FeOよりも硬いと判断される。このように Fe 2 SiO ，が

凝固後に高温で高い強度を持つことは、共晶化合物がFeO と鋼をつなげ、スケールの剥離性を

悪化させる作用を持つことを示唆しており、沖田らの結果 1 0 ) とも矛盾しない。また、中村，

福塚，佐藤は厚板スケ ー ルにおいて、高温酸化スケール性状の内、気孔と剥離性との関係お

よび S i キルド銅と普通鋼における気孔の違いについて次のように指摘している 1 1. I 2 ・ 1 3) 0 S 

l キルド銅ではスケール/鋼界面近傍にFeO/Fe l SiO " 共晶化合物が生成し、共晶点以上におけ

る酸化では S i は、気孔発生頻度を高め、気孔径を大きくする。そのため S i キルド鋼は普通鋼

と比べて放冷中の割れがスケールの厚さ途中で止まり易く、デスケーリング時に割れが鋼と

平行に伝搬して鋼側のスケールが残存し易いためにスケール剥離性が悪いとしている。

S i 添加鋼における赤スケール発生機構の模式図を Fig.2- 1 6 に示す。まず、加熱炉で分厚い

1 次スケールが生成するが、その大部分が FeOである。 S i 添加鋼の場合、スケール/鋼界面付

4 1 



近に FeO/ Fe 2 Si0 4 共晶化合物が 、 FeO と鋼の両側に入り組んだ形で生成する (Fig. 2-10 (a) ) 。 ま

た、 FeO/Fe 2 Si0 4 共晶化合物層の上層に大きな気孔が存在する。次に、 加熱後のスラブはデス

ケーリングのために高圧水を噴射される 。 1 次スケールの内、気孔部は強度的に弱いので、

気孔より上層は必ず除去される 。 ただし、デスケ ー リング時点の界面温度が 1 1 73'C以下では

(a)Formation of primary scale 

αFe203 ___ 主

Fe304 一一__....:;:;-

Many pores in 
upper layer of 
FeO/Fe2Si04 

FeO/Fe 2 Si0 1 共晶化合物が凝固し、その高温強度が高いので (Fig.2-14) 、上層 FeOが残存する 。

また、高圧水によって共晶化合物が凝固することも考えられる。したがって、デスケ ー リン FeO/Fe2Si04 一一__....:;:;
eutectic compound 

4含- LiQuid FeO/Fe2Si04 
runnig irregularly 
into both FeO and 
steel グ温度が重要となる 。 デスケ ー リング後のスラブは圧延される 。 残存 Fe Oは圧延の際ロールで

破砕され、 Fe 3 0 4 、さらには αFe 2 0 3 となり、この α Fe 2 0 3 が赤く見える。従来から 、 S i 添加鋼

における赤スケールの発生は 1 次スケールで生成する低融点 F e O /Fe 2 SiO .l 共晶 化合物 に よ るデ

スケーリング不良が原因であると言われてきた。ここでは、新たに共晶化合物 の融点以下で

の機械的性質と赤スケール の発生原因とを解明 し 、 庇発生機構を明 かに した 。
(b)Remainder of the scale even after descal ing 

The strength of 
sol idified FeO/FezSi04 
eutectic compound is high. 
The pore layer is weak. 
So FeO layer under 
the pores rema匤s even 
after desca 1 i ng. 

(Incomplete descal ing) 
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(c)Red scale formation 

Impression tO S7eland fracture of remained FeO 

αFe203(red) 
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Fig. 2-16 Mechanism of Red scale formation in Si added hot rolled steel sheet. 
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5 .結

S i 添加熱延鋼板の赤スケール疲の実機サンプルを調査した結果、次の事実が判明した b

( 1 )スケール表面を観察すると、圧延方向に長く延びた赤色スケールと黒色スケールが

帯状に並んでいる。

( 2 )黒色スケール部に比べて赤色スケール部は厚く、その分銅がくぽんでいる。さらに

スケール表面の破砕箇所が多く、その破砕箇所が赤く見える。

次に、赤スケール疲を実験室的に再現した結果、次のような結論を得た。

( 3 )赤スケール疲は何らかの原因でデスケーリング不良になれば鋼種に関係なく発生す

る。すなわち、デスケーリング不良が生じるとスケールは圧延で岐み込まれ押し込み庇を生

じる。押し込まれたスケール(大部分はFeO) は厚いので、圧延で延びずロールによる明断力

で破砕され、粉状の FeOには鋼からの Feイオンの供給よりも 0の過剰供給を受けるので FeO→ F

e 30 -1 → αFe203 の反応が起こり、この αFe203が赤く見える原因となる。

( 4) S i 添加鋼の赤スケールもデスケーリング不良が原因で発生する。加熱炉中では数mm

厚の 1 次スケール(殆ど FeO) が生成するが、 S i 添加鋼では数 μmの FeO/Fe 2 SiO .1 共晶化合物層

が鋼と FeOの問に生成し、それが両側に食い込むために、デスケーリング不良の原因となる。

(5) FeO/Fe 2 SiO .1 共晶化合物は融点 ( 1173 'C )から約 60'C低い温度域でも圧延で伸びない。

このように、 Fe 2 SiOl は一度凝固してしまえば高温強度が高い。したがって、 S i 添加鋼の 1 次

スケールに、共晶点以下でデスケーリングを施しても、気孔部より下層の共晶化合物と FeOの

混在部分が残存し、赤スケールの原因となる。
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第 3 章 Si添加熱延鋼板の赤スケール疲発生に及ぼす

微量Ni の影響

1 .緒宮

本研究の目的は赤スケールの生成機構およびそれに及ぼす様々な要因を明らかにし、赤ス

ケール防止策 への指針を得ることにある。前章 1) で、赤スケールの原因は加熱時に生成する

低融点 FeO/Fe 2 SiO~共晶化合物によるデスケーリング不良にあること、デスケーリング不良の

原因は、凝固後の高温強度が極めて高い FeO/Fe2Si01共晶化合物がFeO と鋼の両側に食い込む

ことにあることを示した。また、デスケーリング不良でスケールが赤く見えるのは、残存ス

ケールがロールで破砕され、 αFe203が生成するためであることも明らかにした 1) 2 ) 。赤ス

ケールに及ぼす要因は多く 2 ) . 3) 、それらについても逐次明かにする必要がある。特に赤スケ

ールに及ぼす添加元素の影響に関する研究は皆無であり、その詳細を解明する必要がある。

スケール/銅界面凹凸が S i 添加熱延鋼板の赤スケールの原因の一つであることは従来から

指摘されており、溶融 FeO/Fe 2 Si0 4 共品化合物の γ- Fe粒界侵入が原因であるとも 言われてき

た 。しかし ながら現象論的な報告が多く、系統的な研究がなされていないのが現状である。

今まで著者は、研究室溶解で作製したスラブを用いて、熱問でのデスケーリング性に及ぼ

す鋼中添加元素の影響を調べてきた。その結果、 S i だけを O.5"'1.5wt% 程度添加し

た銅では共品化合物 /鋼界面が凹凸化せず、赤スケールが発生しないことがわかった。さら

に実験を進めた結果、量産鋼の中に不可避的に 0.02 %程度含まれる微量な Ni でスケール/銅

界面が凹凸化することに気づいた。

そこで、本研究では、赤スケールに及ぼす Ni の影響を明らかにするために、 S i , N i 量の異な

る銅種を用いて、デスケーリング装置付きの圧延機で赤スケール再現試験を行い、試験材の

スケール構造を調査し、赤スケールに及ぼす微量 N i の影響について検討した。

2 .実験方法

Table 3-] に供試銅の化学成分を示す。真空溶解により、 S i , Mn , N i 量を系統的に変えて作

製した 50kg鋳塊を熱間鍛造で厚さ 40mmに仕上げた後、スケール除去のために表面を研削して

厚さ 30mm とし、赤スケール再現試験用母材とした。

デスケーリング ・ 圧延のための試験設備は、第 1 章で用いた設備と同じである : 1 ) 。また、

4 ti 

スラブ加熱の際の燃焼式加熱炉の雰囲気も同じ 77. I %N 汁 I~. 3%H20+S. 6%C0 2 ガスを用いた。

また、高圧水デスケーラーの前にロール径 200mmのエッジャーを設置し、 実機における VSB

(Vertical Scale Breaker) を模した。エッジャー，デスケーラー，圧延機関はマニ プレータ

により試験片を O. 5m/ s で搬送した。高圧水デスケーラーの仕様は、圧力 I 5MP a ，流量1. 81/s , 

スプレー開度 25
0

，ノズルの傾斜角 10 0 ，ノズルと供試材聞の垂直距離 250mm とし、実機の仕段

とほぼ等しくした。 3 基の圧延機の入出側には放射温度計を設置し、圧延前および圧延中 の

鋼板表面温度を測定した 。 圧延機は入側より 4Hi ， 2Hi , 4Hi となっており、それぞれのワ ーク

ロール径は 200mm ， 220mrn , 220mmである。圧延機出側には水冷スプレーを設置し、試験終了後

のスケールの状態を凍結するために試験片を水スプレーにて冷却した。

赤スケール再現実験方法の模式図を F i g. 3-1 に示す。 1220 "Cで 2 h、上述の雰囲気中で加熱

して l 次スケールを生成させた後、デスケーリングし、 30rnrnから 25mm厚まで圧延した。さら

に 40s待機して 2 次スケールを発生させ、再度デスケーリングを行って圧延・水冷した。また、

再現試験の他に l 次スケ ー ルの状態を調べるために供試材を加熱炉で酸化・徐冷し、スケー

ル/鋼界面を、光学顕微鏡と SEM (反射電子像)で観察し、印刷で元素分析を行った。また、

1260"Cに加熱したスラブをデスケーリングする際のスケール/鋼界面近傍における温度を測

定したところ、 FeO/Fe2SiO .1 共晶化合物の融点より低い、 11 47"Cであることを確認した。今回

のスラブ加熱は 1220"Cなので、第 1 回目のデスケーリングは明らかに共晶化合物が凝固した

状態で行われたと判断される。

4 7 
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3 .実験結果

O. 5%S i -1. 5%Mn鋼ベースで:--l i 量を変えた 4 鋼種の赤スケール再現試験後の鋼板表面性状を F

i g. 3 -2 に示す。 N i 量の増加と共に赤スケール面積率が増加していき、 0 . 0 2%でほぼ全面赤スケ

ールとなり、 O. 058%では 100%赤スケールとなる様子がわかる。 Fig.3-3 はそれらの 1 次スケー

Table 3-1 Chemical composition of the steels used(mass%) 

Steel C S i Mn P S Al N Ni 

N1 O. 091 O. 49 l. 51 O. 002 O. 0008 O. 050 O. 0013 O. 0039 

N2 O. 093 O. 52 l. 46 O. 002 O. 0008 O. 053 O. 0012 O. 010 

N3 O. 091 O. 47 l. 36 O. 002 O. 0009 O. 049 O. 0008 O. 020 

N4 O. 091 O. 51 l. 44 0.001 O. 0008 O. 050 O. 0011 O. 058 
1---

N5 O. 092 1. 49 1. 49 0.001 O. 0009 0.050 

N6 O. 092 1. 51 1. 42 0.001 O. 0009 O. 055 

7 O. 094 1. 50 0.010 0.002 O. 0008 O. 059 

N8 O. 093 O. 50 0.0200.001 O. 0007 O. 055 O. 0007 O. 020 

N9 O. 091 O. 12 1. 39 0.002 O. 0008 O. 048 O. 0008 O. 020 

N10 O. 093 O. 10 O. 81 0.002 0.0008 0.053 O. 0008 O. 020 

Nl1 0.094 O. 10 O. 030 0.001 O. 0006 O. 058 O. 0007 O. 020 

ル断面の光学顕微鏡写真である。 Ni 量が増加するにつれて、粒界選択酸化が顕著になってい

く様子がわかる。

1. 5%Si-1. 5% Mn鋼ベースで N i 量を変えた 2 鋼種の圧延試験後の鋼板表面性状を F i g. 3-4 に示

す。1. 5%S i であっても N i 含有量が 0.0034%程度であれば、赤スケールはほとんど発生しないが 、

Ni 含有量が O. 02% になると O. 5%S i に比べて赤色の濃い全面赤スケールとなる。 Fig.3- 5 は F i g. 

3-4 に 対応する 1 次スケール断面の光学顕微鏡写真を示したものである。 O. 0034%N i (F i g. 3-5 

(a) , (b)) では、スケール/鋼界面 に顕著な凹凸は見られない。しかし、 O. 020%Ni (F刕. 3-5 (c) , 

(d) )では、粒界選択酸化だけでなく、粒内でもスケール/鋼界面の凹凸が激しくなっている。

Fig.3-6 は O. 54%Si-1. 46%Mn-0. 015%Ni 鋼における 1 次スケール/鋼界面付近の SEMによる反

射電子像および S i , Mn , N i の元素分布像を示す。 S i が著しく濃化している部分にはFeO/Fe 2 S

i 0 I が形成されていることがわかる。 Mnは内部酸化部分に濃化が見られる以外は、全般的に均

ーに分布し ている。なお、この内部酸化物が (Mn ， Fe) 0/ (Mn , Fe) 2SiO ，であることは、第 4 章で

川
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ト
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…• 示される 3 )。 また Ni が局部的に濃化しており、それは矢印で示したような鋼の凸部もしくは

スケール中に孤立した鋼部であることがわかる。

ここで、1. 5%Mn-0. 0 2% Ni ベースで S i 量の異なる、 Fig.3-3(c) の O . 5%S i の場合と Fig.3-5(d)

の 1. 5%Si の場合を比較すると 、結晶粒内における内部酸化深さは O. 5%S i では 70----- 100 μm ， 1. 

5%Si では 20----- 30μ mである。このように、 S i 量が多いと、粒内における内部酸化が浅くなる 。
Fig. 3-1 Schematic illustration of experimental procedure. 

The slabs were heated at 1220 ・C for 2h in an atmosphere 
of 77.1%N2+14.3%H20+8.6%C02. After 1 pass rolling , 
the slabs were oxidized in air for 40s before the 
secondary descaling. Descaling pressure was 15MPa. 

次に、内部酸化物が S i と Mnの複合酸化物であることから、 O.0 2% Ní を含有した鋼の l 次スケ

ール/鋼界面性状に及ぼす M n量の影響ついても調査した。 Fig.3-7 に 1 次スケール/鋼界面性

状に及ぼす Mnの影響を示す。 S í 添加ほどではないが、内部酸化が浅くなり 、 スケール/鋼界

面の凹凸化が進むことがわかる。このように、 O . 02制 l 添加銅における 1 次スケール/鋼界面

の凹凸化は 、 S i 添加だけでなく Mn添加によっても起こることがわかった。このことは 、 1 次

スケール/銅界面の凹凸化が 、 F e よりも酸化しやすい合金元素による内部酸化と深く関係し

ていること示唆している。

~ 9 
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F i g. 3 -2 E f f e c t 0 f N i 0 n t h e s u r f a c e a p p e a r a n c e 0 f O. 5 % S i -1. 5 % M n s t e e 1 s 

after red scale reproduction test. 

(a)O.0039%Ni (b)O.OlO%Ni (c)O.020%Ni (d)O.058%Ni 
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Fig. 3-3 Effecl of Ni on the primary scale/steel interface of O. 5%Si-1. 5%Mn steels 

a f t e r 0 X i d a t i 0 n a t I 220 oC f 0 r 2 h i n 77. 1 % N ~ + 14. 3 %H 2 0 + 8. 6 % C 02 

(a)O.0039%Ni (b)O.010%Ni (c)O.020%Ni (d)O.058%Ni 
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Fig. 3-4 Effect of Ni on the surface appearance of 1. 5%Si-1. 5%Mn steels 

after red scale reproduction test. 

(a) O. 0034%Ni Cb) O. 020%Ni 
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Fig. 3-5 Effect of Ni on the primary scale/steel inl 巴 rface of 1. 5%Si-1. 5%Mn sleels 

after oxidation at 12200C for 2h in 77. 1%N2 + 14.3%H20 + 8 . 6%C02 ・

Ca). (b) O. 0034%N i (c). (d) O. 020%N i 
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Fig. 3-6 Primary scale/steel interface of O. 5%Si-l. 5%Mn steel after oxidation at 

12200C for 2h in 77. l%N2 + 14. 3%H20 + 8.6%C02. 
(a)SEM micrograph (b)Si-KαX-ray image 

(c) Mn-K αX-ray image (d)Ni-KαX-ray image 
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Fig. 3-7 Effect of Mn on the primary scale/steel interface of O. I%Si-O. 020百 Ni steels 

a f t e r 0 x i d a t i 0 n a t 1 220 oC f 0 r 2 h i n 77. 1 %N 2 十 14.3%H20 十 8. 6%CO 2. 

(a) O. 030%Mn (b) O. 18%Mn (c) 1. 39%Mn 
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すなわ

さらに酸化が進行すると粒内でも酸素濃度

酸化

酸素に対する Fe とれの親和力の違いから Feが選択的に酸化される

t¥ i 富化領域でも原子の拡散の容易な結晶粒界で局部的な酸化が起こり、

粒界酸化物の優先的な生成が起こるようになる。

しかも酸化は次第に進行しにくくなる。

松野らは Fe-Ni 合金のサブスケールが次のような過程を経て成長すると考えた 。

合金表面では N i の富化した領域が生じ、

時間が経過すると、

酸化の初期において、

ため、

ち、
FeO/Fe2SiO ，共晶融液の粒界侵入 品} であ

0.004wt%程度の Ni では粒界侵入してい

表層スケールの他に、Ni が 5%以上の Fe-Ni 合金の酸化に関しては多くの報告があり ti - I 3) 、

Fig . 3-3 ， 5 に示すように、

スケール/銅界面が複雑に入り組む原因は、

この原因はこの説で説明できない。

しかし、ると言われてきた。

ないので、

考察

従来、

4. 

それと同

l 濃度に関わらず、

酸化され難くなる。

スケール/鋼界面の凹凸を形成する。

%Si-1. 5%Mn-0. 0 2% Ni 鋼では、

本研究のような O. 5 あるいは1. 5 

内部酸化物として FeOの代わりに (Mn ， Fe) 0/ (Mn , Fe) 2 SiO. が生成

この内部酸化物の周囲にも、

したがって選

FeOの核生成が起こり成長し始める。

この N i 富化層は初期の

当然 N i が濃化する。

Feの活量低下により、

Wu 1 f ら 1 3 ) によると、

70-----90% に達するといわれており、

する 3 】。

ついに内部酸化物として

時に N i がその廻りに濯化する。

択酸化が顕著になり、

は次第に高くなり、
粒界酸化部および金属/酸化物混合層からなる特徴あるサブスケールを形成することが報告

ことがわかっている。本章のような 0.01'" 0.0 2%程度の微量 N i 含有鋼においても同様の結果と

iFe20 ，のような Ni を含

Ni が富化する

この Ni が酸化物でないことは Fig.3-8 に示す Fe-Ni 系合金の酸化平衡状態図 1 1) からも

すなわち、

サプスケ ルの酸化物近傍の金属部分では Fe濃度が低く、

NiO またはFeOが生成するようなれ組成において、

む酸化物はスケール/鋼界面近傍で生成しない。

また、されている。

なった。

わかる。

Mn の活量を考慮、した平衡スケール/鋼界面近傍で観察される酸化物について S i , ここで、

内部酸化で生成し易い

したFe 2 SiO. と Mn 2 Si04 は全率固溶である 1 5 1 (Fig. 3-10) 。

Mn2SiO. が最も生成酸素分圧が低く、

また、

酸素分圧を計算したところ 1 4 ) 、

ことがわかった (Fig.3-9) 。N i Fe204 
+Fe203 N i O+N i Fe204 

やがては外部酸化物の FeO/Fe2S

外部

N i の分布が不均一

これと同時に、

酸化が原因で濃化した N i と内部酸化が原因で濃化した Ni とが混じるため、

Fe量の多い (Fe. Mn) 0/ (Fe , Mn) 2S i 04 となる。

Mn量が多いとこの内部酸化物が成長し、

i 0 I 共晶化合物層と合体し、

がって、銅中の S i , 

Fe304/Fe203 

Fe304 

N i Fe204 
NiO 

その後の外部酸化が場所的に不均一に進行する。となり、

FeO/Fe304 

γ+N i Fe204 

γ+Fe304 

FeO 
------- Fe2Si04・一-一一ー-一
JJ.-Jrrrー，ιLt7

-・・~ 

Si坐~~---

_---寸Eb
~ 

。

-2 
(
N
Z
仏
\
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N
Z
仏
)
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ド\
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Fig.3-9 Equilibrium partial oxygen pressure of 
formed on the surface of O.5%Si-l.5%Mn 
as a function of temperature. 

in oxidation Phase equilibrium diagram 
of Fe-Ni alloys15) 

Fig.3-8 

~ � 
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したがって、この場合は内部酸化層は酸素の内方拡散と金属Mの外方拡散により成長する。

このときの内部酸化層の厚さは次式で与えられる。

(4) 2 /D~l 1 π1 / 2 (N S 0/ νN U ~t) (Dot 1 

内部酸化層内にはMの濃縮が起こる。

と
LiQuid 

1400 

ケース (b) を考えれば本研究のように内部酸化から外部酸化への選移を問題にする場合は、ss Tephroite Fayal i te 
1200 

内部酸化層内の酸化物 MO ν のモル分率を f とすると、式 (4) より Mの内部酸化層内への濃

(5) (2ν/π) [( N 0 ~I 0 ~d / (N s 0 0 0) 1 

よい。

縮係数は次のように表される。

f/NOM 100 
Mn2S i 04 

80 

Fe2Si04 content/mol.児

60 40 20 
1000 

O 
Fe2S i 04 

(
ω。
)
凶
一
区
コ
」
「
〈
区
一
凶
仏
冨
凶
ド

Ni 添加

濃縮係

しかし、

内部酸化の深さと，

0 0は減少すると言われている 7 )。

量を O.02wt% と固定した場合はこれらが固定されると考えると、

?05 は増加し，l 量が増加すると、ここでF i g. 3-10 Phase d i agram 0 f the Fe2S i 04 -Mn2S i 04 s ystem16) . 

Mn の酸

内

合金元素 S i. 

Mnの濃縮が起こりやく、

したがって、酸化時間 i が同じ場合、

合金元素 S i. 化前の濃度 NM O が多いほど内部酸化深さは浅くなり、

数 f は N 0 ~I お よび、 DMで決定される 。MO 

スケール/鋼界

ここでは、Mn量の影響に関して考察する。

なる化学式の酸化物が生成するとする。 Wagnerの内部酸化の理論より 1 6) 、

スケール/鋼界面の形態に及ぼす S i. 次に、

i の有無に関わなぜなら、

部酸化物が成長し易い。

内部酸化と N i の濃化との関係について詳しく考察する。次に、

Feより卑な合金元素の

酸化時間を 1 とすると、

面における酸素のモル分率を N So、鋼中における酸素の拡散速度を 00 、

内部酸化の深さをご，ψ=OO/OM 、拡散係数を O~I 、1) 

M 、酸化前の濃度を

l のァ界面の凹凸化は N i が無いと発生しないからである。内部酸化物は成長するが、らず、一般解として次式が得られる。

したがって内部酸化物の成長速度に、

したがって、内部酸化物の周囲には N j が濃化していく (F i g. 3-11) 。

S i , Mnのそれに比べて小さい 1 7 ) 。

N i の拡散がついていかず、

Fe中での拡散係数は、
)
 

-(
 

exp (γ 2 ) . e r f (ァ)

ψ1 /2 ・ exp (γ Z ψ) . e r f (ァ ψ1 / 2 )

N Sυ 

v N') ~I 

その後の界面における N i の分布が不均ーとなり、内部酸化物が外部酸化物と合体した時に、

(F j g. 

したがって、結晶粒内において共晶化合物/鋼界面の凹凸が顕著となり、

デスケーリング性が劣化する。

このようにして内部酸化/外部酸化遷移状態

Fig.3-12 にスケール/鋼界面における凹凸の生成機構をまと

外部酸化が場所的に不均一に進行する。

が起こる。3-3 , 5, 7) (2) 

γ は次式によって定義される内部酸化の速度定数である。

2γ(0 0 t) 1/2 と

ここで、

N i がスケール/鋼界Feだけが選択的に酸化され、

めた。

(1 )れよりも Feの方が酸化され易いので、

ここで 2 つの極端な場合について考える。

(a) O\， /D o く N So/ N O ~，く 1 の場合

酸化は次第に進行しにくくな

N i 富化領域でも原子の拡散の容易な結晶粒界や各種格子欠陥を経

このようにして富化した N i により、面の鋼側に取り残される。

(2) しかしながら、る。

内部酸化は酸

このときの内

この場合は酸素の拡散係数が金属 Mの拡散係数と比較して非常に大きいので、

その場で酸化される。金属 Mはほとんど動かず、素の内方拡散によって進行し、

まず粒界で局部的な酸化が起こり、粒界酸化物の優先て酸素はしだいに合金内部に浸透し、部酸化層の厚さは次式で与えられる。

ついに内部酸化また、粒内でも酸素濃度は次第に高くなり、的な生成が起こるようになる 。(3) [2 (Nso/ v N \)~d Ootll 弁
炉
、

i がその周

FeO/Fe 2 SiOI共晶化合物層と合体する。

それと同時に物として (Mn ， Fe) 0や (Mn ， Fe) 2Si04 の核生成が起こり成長し始める。

(3) 内部酸化物はさらに発達し、りに濃化する。( b) ~ ' !l / ¥ ' ¥1 < 0 、1 / 0 0 < 1 の場合
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一方内部酸化物聞の N i 漉化部は酸化され難い。したがって、スケール鋼/界面で酸化のされ

かたに不均ーが生じるために凹凸化する。

デスケーリング不良の原因は、①FeO/Fe2Si04共晶化合物の FeO と 鋼 へのアンカー(凹凸)

効果、および②共品化合物が凝固点直下でも高い機械的強度を有する点に あ る。本研究では

共品化合物の鋼 に対するアンカー(凹凸)が、量産鋼 に含ま れ る 0.02 % 程度の微量 N i で生じ、

また、 S i, Mn添加量の増加と共に内部酸化物が成長するため、凹凸化が促進 さ れ ることを 明

らかにした。

( Mn , Fe)O/(Mn , Fe)2Si04 
(a) 

‘( Ni 

(Mn , Fe)Of(Mn , Fe)2S i04 

(b) 

Ni 

DS i , DYn i nγF e > DN i i n γ Fel 

Fig.3-11 Enrichment mechanism of Ni 
around the internal oxide. 

� () 

① 

② 

③ 

Scale FeO 

Enrichment of Ni 

Steel 

Enriched Ni near the scale prevents 
the subsequent external oxidation. 

Scale 
FeO 

FeO/Fe2S i 04 
ー、\ ，，..・・・・・・ ・ ・ ・・f ・・・・..."，;--

、y-， ~‘9~? ..~ 

Internal 
Steel I ~ oxidation 

The gra i n boudar i es ox i d i ze preferent i a l l y. 
Internal oxides precipitate and Ni enriches 
around them , tOO. 

Scale 

Steel 

Heterogeneously enriched Ni makes the 
subsequant oxidation heterogeneous and 
results in uneven scale/steel interface. 

Fig. 3-12 Mechanism of uneven structure formation 
in the scale/steel interface. 
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5. 結鎗

S i 添加熱延鋼板の赤スケールに及ぼす Ni の影響を調査した結果、次のことがわかった。

(1) O. 004制 l では卜 5%Si であっても赤スケールがほとんど発生しない 。 これは共晶化合物 /

鋼界面が滑らかであることと対応している。

(2) N i が 1 桁多い O. 01 日以上になると、 O. 5%S i で赤スケールが発生し始める。これは K i 量の

増加と共に共晶化合物/鋼界面が凹凸化することと対応している。

(3) K i 量増加と共に共品化合物/鋼界面が凹凸化するのは次のような理由である。すなわち、

Fe は Ni よりも酸化されやすく、 Feが選択的に酸化されることにより N i は鋼表面近傍に取り残

される。そのために酸化され難くなるが、結晶粒界では元来拡散速度が速いので粒内よりも

優先的に酸化される。また、粒内においては内部酸化物周囲にも N i が濃化するため、その後

の不均一酸化の原因となる。

(4) S i , Mnの添加量が多いと内部酸化物が成長し易いため、内部酸化から外部酸化への遷移

が生じ易く、スケール/鋼界面の凹凸はさらに顕著になる。したがって、デスケーリング性

はさらに劣化する。

(5) 通常の量産鋼には不可避的に 0.01'"'-'0.02%程度の Ni が含まれており、これが赤スケール

の発生原因となる。
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第 4 章 Si添加熱延鋼板の赤スケール続発生に及ぼすSの影響

1 .緒言

著者らは‘今までに赤スケールの再現試験 1. 2) によって赤スケール生成機構の解明を行っ

てきた )) 2 )。 その結果、 S i 添加鋼におけるデスケ ー リング不良の原因は、加熱炉中において

スケール/鋼界面に生成する FeO/Fe 2 SiO .1 共晶化合物であることを確認した。すなわち、比較

的低融点 (117 3 'C)の共晶化合物が FeO側と銅側に複雑に入り組んだ形態で生成し、-_ê_凝固す

ると高温であっても強度が高く、除去し難くなるためであることを明らかにした 1 ) 2 I 。

一 方、 Si 添加鋼のデスケーリング性には銅中 Sが影響し、その原因はスケール/鋼界面に生

成する低融点FeO/FeS共晶化合物にあると言われている 3) .1 ) 。しかし、 S添加でデスケーリン

グ性が劣化するとも 3 ) 向上するとも 4 ) 言われ、その効果は不明確である。

また、 S を含む鋼の高温酸化スケール構造の研究は.ステンレス鋼に関して多くの研究があ

るが ;， ) 普通鋼に関する研究 3. 1, 6) は少ない。さらに、 S0 2 中の高温腐食においては、 FeO/F

eS共晶化合物の生成機構が提案されているが ï ) 、本研究のように Sを鋼中に含む場合の生成機

構は未だ提案されていない 。

そこで、本章では、まず上述の赤スケール生成機構 1 ) との関連に注目して、熱間圧延後の

赤スケール面積に及ぼす銅中 Sの影響を明らかにする。また、 S i , Mn , S含有鋼のスケール/

銅界面における FeSの生成機構を述べる。

2. 実験方法

Table 4-1 に供試鋼の化学成分を示す。 S 1"-' 8銅は S i , S量を変え、真空溶解して得た 50kgの

鋳塊を 900'C以上の熱問鍛造で厚さ 40mm に仕上げた後、スケール除去のために表面を研削して

厚さ 300101 とし、赤スケール再現試験用母材とした 。

デスケーリング・圧延試験のための設備は、第 2 ， 3 章で用いた設備と同様である 2 \ 加熱

炉の雰囲気も、今までと同様に実機における燃焼式加熱炉の雰囲気を模している。また、エ

ッジャー，デスケーラー，圧延機関はマニプレータにより試験片を O. 5m/ s で搬送した。高圧

水デスケーラーの仕様も第 3 章と同じである。圧延機出側には水冷スプレーを設置し、試験

終了後のスケールの状態を凍結するために試験片を水冷した。

試験方法の模式図を F i g. 4-1 に示す 。 まず、試験片を炉内で 1220'Cまたは 1260'Cに加熱(酸

fi 4 

化)、 2h保持して l 次スケールを生成させた後、 1 次スケールを高圧水を用いてデスケー リ

ングし、 30から 25rnm厚まで圧延した 。 さらに 40s待機して 2 次スケールを発生させ、再度デス

ケーリングを行って圧延・水冷した。また、加熱(酸化)前のスラブ表面に熱電対を溶着し、

加熱炉にて 1260'Cで 2h酸化させ、炉から抽出し、 l 次デスケーリング直前の温度を測定した

ところ 1147'Cであった。このことは、第 1 回目のデスケーリンゲが明らかに共晶化合物が凝

回した状態で行われたことを示している。

一部については、赤スケール再現試験の他に 1 次スケールの状態を調べるためにスラブを

加熱炉で酸化させた後空冷した。それらのスケール/鋼界面について.光学顕微鏡観察、 SE

M (反射電子像)観察、 TEM観察、 EPMAよる元素分析を行った。

Table 4-1 Chemical composition of steels (mass %) 

S t e e 1 C Si Mn S Al N 

S 1 O. 093 O. 53 1. 52 0.0100 O. 053 O. 0015 

S2 O. 095 O. 53 1. 52 0.0200 O. 056 O. 0015 

S3 O. 100 O. 54 1. 49 0.0560 O. 052 0.0024 

S4 O. 098 O. 54 1. 48 O. 1100 O. 051 O. 0016 
.... ...... . ..唱"ー-ーーー... . _.... ・... 守』・ ・.. .守 ..... ・・.... . . . ....・・ ・・.----_..・-・- ・ーーーーー・・ ーー..

S5 O. 100 1. 62 1. 53 O. 0130 O. 055 O. 0010 

S6 O. 100 1. 62 1. 54 0.0220 O. 057 0.0008 

S7 O. 100 1. 62 1. 51 0.0560 O. 052 O. 0012 

S8 O. 100 1. 63 1. 52 O. 1100 O. 052 O. 0010 

P く 0 . 001% Ni:"'0.020% 

…竺35 …:型車55zr
Specimen 30ヒタ5 ‘ ι丈J B 丈一三 t ヘー-;'V spray 

Fig. 4-1 Schematic illustration of experimental procedure. 
The slabs were heated at 1220 or 1260 ・C for 2h i n an 
ato皿osphere of 77.1%N2+14.3%H20+8.6%C02. After 1 pass 
rolling , 'the slabs were oxidized in air for 40s before 
the secondary descaling. Descaling pressure was 15MPa. 
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3. 実蹟結果

3. 1. 赤スケール面積率に及ぼす鋼中 Sの影響

Fig . 4-2 は O . 5%5 i 鋼をベース鋼として S量を変えた 51"" 4鋼を 1220'Cで加熱(酸化)後、赤ス

ケール再現試験を行った後の鋼板表面性状である。 S量の増加と共に赤スケールの面積率が減

少していく様子がわかる。 Fig. 4-3 は1. 5%5 i 鋼をベース鋼とした場合である。赤スケールの面

積率の減少が O. 5%S i 鋼ベースと比べて鈍ることがわかる 。 Fig.4-4は O. 5%S i 鏑ベースで加熱

(酸化)温度を 1260'Cに上げた場合である。赤スケール面積率が顕著に減少していることが

わかる。 Fig.4-5 は1. 5%5 i 鋼ベースで加熱(酸化)温度を 1260'Cに上げた場合である。この場

合は今までのように S量と共に赤スケール面積率が単調に減少しない。この理由はわからない。

Fig.4-6は赤スケール再現試験後の赤スケール面積率に及ぼす 5 i 量， 5量およびスラブ加熱温

度(酸化温度)の影響をまとめたものである。 S量の増加と共に赤スケール面積率が減少する。

その度合いは S i 量が高いほど小さく、スラブ加熱温度(酸化温度)が高いほど大きいことが

わかる。一方、 Sの増量は熱問脆化を招くことが良く知られているが 8 ) 、今回用いた高 Mn鋼で

は Mnが MnS として Sを固定するので、全く熱間割れは認められなかった。

6 ﾔ 

Fig. 4-2 Effect of S on the appearance of O. 1%C-O. 5%Si-1. 5%Mn-0. 02%Ni 

steeJ sheets after red scale reproduction test. 

The slabs were oxidized at 12200C for 2h before hol rolling. 

S(wl%) (a)Steel 1: 0.010 (b)Sleel 2: 0.020 

(c)Sleel 3: 0.055 (d)Steel 4: 0.110 
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Fig. 4-3 Effect of S on the appearance of O. I%C-1. 5%Si-1. 5%Mn-0. 02%Ni 

steel sheets after red scale reproduction test. 

The slabs were oxidized at 12200C for 2h before hot rolling. 

S(wt%) (a)Steel 1: 0.010 (b)Steel 2: 0.020 

(c)Steel 3: 0.055 (d)Steel 4: 0.110 

6 8 

Fig. 4-4 Effecl of S on the appearance of O. I%C-O. 5%Si-1. 5%Mn-0. 02%Ni 

steel sheets after red scale reproduclion test. 

The slabs were oxidized al 12600C for 2h before hot rolling. 

S(wt%) (a)Sleel 1: 0.010 (b)Sleel 2: 0.020 

(c)Sleel 3: 0.055 (d)Steel 4: 0.110 
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Fig. 4-6 Effect of Si , S and oxidation temperature 
on the fraction of red-scale area after 
red scale reproduction tests. 

3. 2 . スケール構造に及ぼす鋼中 Sの影響

Fig: 4-7 にスケー ル/銅界面近傍における SEM観察および主な元素の面分析結果を示す。 Fe

0 / F e2 Si0 4 共晶に加えて、 FeO/銅界面もしくは Fe2Si0 4 /鋼界面に硫化物の存在が認められた 。

また 、 内部酸化物はコントラストの異なる 2 つの部分からなり、 Mnの富化部分と Mn ， S i の同

Fig. 4-5 Effecl of S on the appearance of O. I%C-1. 5%Si-j 5%Mn-0.02%Ni 

steel sheels afler red scale reproduction lest. 

The slabs were oxidized al 12600C for 2h before hol rolling. 

時 富化部分が存在することがわかった 。 さらに、それぞれの元素に関 し て、 各相の定量分析

を行った結果を Fig . 4-8 に示す。 Sは白っぽい④番の相に濃化してい る。 ただ し 、この 中 の Mn

量 は少なく、ほぽFe と Sからなることがわかる 。 Mnは内部酸化物⑤番 に多く濃化している。内

S(wl%) (a)Steel 1: 0.010 (b)Steel 2: 0.020 

(c)Steel 3: 0.055 (d)SleeJ 4: 0.110 

部酸化物を抽出レプリカで採取し、 TEM観察を行った結果、 Fig . 4-9 に示すように、 (Fe , Mn ) 2 

S i 0 " であること が判明した。このことよ り 、 Mn ， S i の同時富化部分はこの化合物であると考

え られる。また、 Mnだけの富化部分は (Fe ， Mn) 0であろう 。

以上よ り 、 F i g.4 - 8 の ①~⑤の相を推定す ると、 ①鋼， ② F e O ，③ F e2Si O " ④ F eS,( (F e, 

Mn) 0/ (Fe , Mn) 2 SiO ，と判断される 。

7 I 
7 0 



Fig. 4-7 Back scattered eleclron image , Fe , Mn , Si , S and Q-Kαmapp i ngs 

near lhe scale/steel interface of I. 5%Si-O.l%S 

steel oxidized at 12200C for 2h. 

(a) SEM micrograph. (b) Fe-Kα 1 mage. 

(c) Mn-K α 1 mage. (d) S i-Kα 1 mage. 

(e) S-Kα I mage. (f) O-Kα I mage. 

7 2 

F i g. 4-8 

(wt出)

( Steel ( PeO ( PezSi04 @PeS ( CPe, Mn)zSi04 

Pe 96. 00 98. 02 74.38 71. 99 51.08 

Mn 1. 36 1. 53 2.49 0.53 19. 12 

Si 1. 64 0.38 23. 00 O. 05 29. 63 

S 0.07 O. 07 O. 12 27. 44 O. 17 

SEM micrograph and EPMA analysis of each phase near 

the scale/sleel interface of 1. 5%Si-0. I%S sLeel oxidized 

al 12200C for 2h. 

a b 

Mn 

Si 

10μm 

d 

Fig. 4-9 IdenLi fication of internal oxides. 

(a)TEM micrograph. 

(b) EDX spectrul日

(c)Electron diffracti� patlern. 

(d)Schemalic represenlation of (c) , 

showing (Mn , Fe) ~ SiO . l 
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3. 3 . スケール構造に及ぼす加熱温度の影響

Ftg.4-10 に、異なる温度で加熱(酸化)後の O. 5%S i 鋼のスケール/鋼界面付近における断

面組織を示す。 1260 0C 加熱材の方が 1220 0C 加熱材よりも内部酸化が深く進行しており、内部

酸化物の大きさも大きい。また、界面の凹凸が激しい。

Fig. 4-10 Effect of oxidation temperature on internal oxidation in 

the vicini ty of scale/steel interface of 0.5 月Si-0.020 出S steels. 

(a)�idized at 12600C for 2h. 

( b ) � x i d i z e d a t 1 2 2 0 oC f 0 r 2 h . 
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4. 考察

4. 1. S の存在状態に関する熱力学的考察

FeS を生成した Sは鋼 中に存在する MnSから供給されたと考えるのが妥当である。このような

Sの存在状態について熱力学計算ソフト MALT 9) で計算した化学平衡図による考察を行った 。

まず、 1 220'Cにおける M n -S -0およびMn-Si-S-O系化学平衡図を F i g. 4-11 に示す 。 横軸

は酸素ポテンシャル、縦軸は硫黄ポテンシャルである。 M nの活量は重量%を原子 % になお し

たそのままの値を用い、 log a ~l n =- 1. 83 とした。これはFe- Mn聞の相互作用が小さく、 Fe -S i 

聞の相互作用に比べて 1/ 1 00程度であるからである I 0) 。また、 S i の活量を loga s ， = -5 . 1 2 とし

て計算した。これらの図はM nSは酸素分圧がある量を越えると分解し 、 M nO または Mn 2 SiO ・1 とな

ることを示している(矢印)。また、この反応はスケール/鋼 界面に相当する Fe 2 S i 0 dFe の

平衡酸素分圧(破線)よりも低酸素分圧側で生じることがわかる。したがって、 鋼 の表面近

傍において酸素による MnSの分解反応が起こっていると考えられ、実験結果とも一致する 。

なお、ここで用いた鋼中における S i の活量、 l o ga s ， =-5. 1 2 は Si 量を 1. 5wt% として下記の式

で計算した J 1) 。

logasi = log(Si (al%))tlog f 5 , Fc-SI 

logf s ， F ピ -5 ， = -454011-0.549 

10 

Feo.9470/Fe 
主 o ~ (Sca I e/stee 1) 
何
、-〆

v)  

ち -10
0 

-20 

Fe2S i 04/Fe 
(Scale/steel) 

-30 -20 -10 0-30 -20 

logP02(atm) 

一 10 。

(1 ) 

(2) 

Fig. 4-11 Equilibrium diagram for Mn-S-O and Mn-Si-S-O systems at 1220 ・c
calculated .by MALT2. 
log alln= ー1. 83 (Mn : 1. 5I' t%) , log aS i= ー5.12 (Si:l.5I't%) 
Arrol's shol' that MnS decomposes l'ith increasing 02 
partial pressure and it becomes MnO or Mn2SiO. in the steel 
just belol' the scale. 

I :) 



Mn 2 Si04 の代わりに MnO として計算しても、同様の結果が得られる。 Fig.4-12 に鋼の表面近

傍における MnSの分解反応の模式図を示す。

s 
? 。

• yS 
2MnS + 02 (ﾔ)' 

• 2MnO + 2S 

。!
Si ノ⑥メ

」
寸

2MnS + 202 + S i 

合→ Mn2Si 04 + 2S 
1Mnse 
。

Scale 

Steel 

Fig. 4-12 Schematic illustration of decomposition reaction 
of MnS in the steel just below the scale. 

次に、 MnSの分解反応で発生し、スケ ール/鋼界面に達した Sの状態について議論する 。 F i 

g. 4 -13 は 1220"Cにおける Fe -S -0およびFe-Si-S-O系化学平衡図である 。 S i の活量は loga

谷 1 =-5. 14 として計算した。この計算では、 Si02 が生成してもすぐに FeO と反応して Fe 2 SiO .l に

なるとした 。 この図からスケール/鋼界面、すなわち FeO/Fe または Fe2Si04/Fe界面における

硫黄分圧の上昇(矢印)でFeSが生成することがわかる。

FeSが生成するために必要な硫黄分圧はMnSが生成するための硫黄分圧よりも高い。したが

って、 MnSの分解で生成した硫黄分圧では FeSは生成し得ない。これは、内部酸化物 (Fe . Mn)O

/ (Fe , Mn) 2 Si04 の周囲には FeSが存在しないことと対応すると考えられる。 FeSが生成するため

には多数の MnSの分解で生成した Sが l カ所に集まらなければならない。 Sは溶融状態の FeO/F

e 2 Si04 共晶化合物中に入っていき、加熱炉抽出後の冷却時に FeO ， Fe 2 Si04 が晶出の後、 FeS と

して晶出する。

ここで、考慮、し なければならないのは、スケール/鋼界面において MnS と FeSのどちらが安

定かという問題である。下記の反応を考えると、

MnS + 1/2Fe2Si04 = FeS + 1/2Mn2Si04 (3) 

1220 "Cでは、

~G u = -13.825 (kJ/mol) (4) 

7 6 

となり、反応は右に進行する。これはMnが S i と共に複合酸化物を作って安定化するためと

考えられる。

実際には各化合物どうしがお互いに固溶しており、正確な取り扱いは極めて困難である 。

しかし、高 Mn鋼であってもスケール/銅界面で FeSが生成する現象は式 (3) の反応で説明できる

と考えられる。

以上の結果をまとめたものがFig . 4-14である。まず鋼中 Sは少なくとも加熱初期には MnS と

して存在してい る 。表面近傍にお いて、 MnSは鋼中の酸素ポテン シャルでも分解する。このと

き生じた Sはスケール/鋼界面に達し、そこでの硫黄ポテンシャルを上げる。それにより、酸

素レベルの比較的低いこの界面では FeSが生成する。また、スケール上層では酸素分圧が高い

ので反応が左に進行し、 FeSは安定に存在し得ない。

F i g.4-13E qu i l i b r i um d i agram for Fe-s-oand Fe-S i-S-Os y s tems 
at 1220 ・c calculated except for SiOz by MALT2. 
log aSi= ー5.12 (S i : 1. 5wt%) 
Arrows show that FeS forms with increasing S2 
partial pressure at the FeO/Fe or Fe2Si04/Fe equilibrium 
02 partial pressure corresponding to the scale/steel interface. 
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加熱

(酸化)温度が 1260"Cの場合、第 1 回目のデスケーリング直前の試験片の表面温度を測定す

この化合物が完全に凝

FeO/Fe2Si04化合物の存在下におけるデスケーリング性とデスケー リ ング温度と

(共品点: 940"C)化

デスケーリング性が向上す

そのことはFig.4-10に示す内部酸化

FeS (Mol.先)

7 9 

1260"C酸化

S/S 

加熱(酸化)温度を上げるとデスケーリング性が向上する原因もスラブ加熱中の酸

l 比を上げるとデスケーリング性が向上するのは上述の共晶化合物の生成に寄与する FeSの量

また、

の度合いの差から判断される。

共晶点直上でデ

本研究のように S i 添加鋼

したが

また、共晶点より上でデスケーリング温度を上げると

この化合物の高温強度が高い

したがって‘

熱応力でも除去できないことを報告した i 、 。

の場合も同じである。

温度低下が大きい 。

この差は MnSの分解反応の度合いの差につながり、

FeS 

in FeO-FeS system12l
. 

共晶点以上でデスケーリングした場合には除去可能な部分が発生し、

これが S添加によって黒スケール面積率が増加する理由と考えられる。

100 

FeO/FeS共品

FeO/Fe 2 Si04 の共品点 (1173"C)を大きく下回っており、

デスケーリングされる面積が増加し、黒スケール面積率が増える。

スケール/鋼界面が溶融状態のため、

1200 

1∞o 

8000 75 

S i 添加鋼板のデスケーリング性に及ぼす Sの影響

本章で用いた誌験片は、実機スラプに比べてはるかに小さく、

の関係について検討し、共晶点以下でデスケーリングすると、

1220"C加熱(酸化)

の方が 1220"C酸化よりも FeSの生成量が多いと考えられる。

スケール/鋼界面において FeSが生成し、

化反応で生成する FeSの量が増加するためと考えられる。

50 

Phase diagram 

9400c 

25 

固した状態でデスケーリングされている。

ので高圧水スプレーによる大きな衝撃，

スケーリングするとむらが発生する。

Fig.4-15 

が増加するためと考えられる。

1400 
FeO 

1600 

合物となり (Fig. 4-15 1 2 ) ) 、
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に S を添加すると、

ると 1147 "Cで、

著者らは、
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4. 
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02) 

Summary of the thermodynamical equilibrium 
states of S near the scale/steel interface. 
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5 .結

S i 添加熱延鋼板で多発する赤スケールに及ぼす鋼中 Sの影響について調査し、以下のような

結論を得た。

(1) S i 添加鋼に S を添加すると、添加しない場合に比べてデスケーリング性が向上する。そ

の度合いは S/Si 比が大きいほど大きい 。 また、加熱(酸化)温度が高いほど大きい 。

(2) EPMAでスケール断面の元素分析を行った結果、以下のことがわかった。 S i 添加鋼の場合、

スケール/鋼界面に、 Fe 0/ F e 2 S i 0 . 1 共晶が生成するが、 S を添加した場合、 FeOまたは Fe2SiO '1 よ

りも鋼側に硫化物が生成する。また、内部酸化物は Mnを多く含んだ (F e, M n) 0/ (F e, M n) z S i 0 .1 共

晶化合物である。

(3) Mn が1. 5wt% にもかかわらずスケール/鋼界面において、硫化物は MnSでなく FeS として存

在する。

(4) 熱力学データベース MALT2 により計算した化学平衡図を用いて Sの存在状態を考察した。

鋼表面近傍の MnSは酸素によって分解され、 MnO または Mn 2 Si04 となる。この反応で発生した S

はスケール/鋼界面に達し、 FeS となる。スケール上層においては酸素分圧が高すぎて FeS は

存在し得ない。このように、熱力学的にも実際の現象を説明できる。

(5) S添加によって S i添加鋼板のデスケーリング性が向上するのはFeO/ Fe z Si04 共晶(共晶点

: 1173"C)よりも鋼側に FeSが生成して FeO/FeS共晶(共晶点 :940"C)となり、スケール/鋼界

面が溶融状態のままデスケーリングされるためである。

(6) 加熱温度の上昇とともにデスケーリング性が向上するのは、スケール/鋼界面の FeSの量

が増加するためと考えられる。
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第 5 章 Si添加熱延鋼板の赤スケール庇発生に及ぼすPの影響

1.緒曾

著者らは、今まで島状スケールの再現試験に成功し、そのメカニズムリ 2) J ) および鋼中

添加元素の影響") 5) を詳しく調査してきた。第 4 章では Sの効果について述べたが、 Sを多量

に添加すると MnSの量が増加する。 MnS は A系介在物として熱問圧延中に伸ばされ、機械的性質

を劣化させるため、表面庇除去だけのために Sを添加するわけにはいかない。したがって、 s

添加は実用上問題がある。したがって、 S以外で同様の効果を有し、鋼の機械的性質を阻害し

ない元素を探す必要がある。製鉄所では経験的に島状スケールに対する P添加の効果が知られ

ている 。 Pは固溶強化元素とし.て知られており. S と比べて機械的性質を悪化させる第 2 相を

作りにくい 。 したがって、 P添加は S添加と比べて現実的である。本章では鋼中 Pの影響を調べ

デスケーリング・圧延試験のための設備は、第 2 . 3 . 4 章で用いた設備と同様である 0' 。

加熱炉の雰囲気も、今までと同様に実機における燃焼式加熱炉の雰囲気を模している。また 、

エッジャー，デスケーラー ， 圧延機関はマニプレータにより試験片を O. 5m/ s で搬送した。高

圧水デスケーラーの仕様も第 3 ， 4 章と同じである。圧延機出側には水冷スプレーを設置し、

試験終了後のスケールの状態を凍結するために試験片を水冷した。

島状スケール再現実験方法の模式図を Fig.5-1 に示す。試験片を 1220"Cおよび 1260"Cで加熱 、

2h保持してスケール(以下 1 次スケールと呼ぶ。)を生成させた。 l 次スケールの生成した

言式験片はエッジャーでスケールを浮き上がらせ、高圧水を用いてデスケーリングし、圧延 (3

o t • 25 t) した 。 さらに 40s待機して再びスケール( 2 次スケール)を発生させ.再度デスケ ー

リングを行って 3 パスの圧延を行い、水冷した。

前章 1 21 において、 1260"Cに加熱したスラプを第 l 回目にデスケーリングする際のスケー

2 .実験方法

ル/鋼界面近傍における温度は、 FeO/Fe2SiO"共晶化合物の融点より低い、 1147"Cであること

を報告した 。 本章においても、スラブ加熱温度は 1220"Cおよび 1 2 60'Cなので、第 1 回目のデ

スケーリングは明らかに共晶点 1173'C以下と判断される。

た結果について述べる。

Table 5-1 に供試鋼の化学成分を示す。 S i. P量を変え、 N i を 0 . 02wt%添加して、真空溶解し

た 50kg鋼塊を熱問鍛造で厚さ 40mmに仕上げた後、スケール除去のために表面を研削して厚さ

30mm とし、島状スケール再現試験用母材とした。ここで Ni を添加したのは、現場材が必ずこ

の程度の量の N i を不純物として含んでおり、そのことが島状スケール発生原因の 1 つになっ

一部については、再現試験の他に l 次スケールの状態を調べるために試験用母材を加熱炉

で酸化させた後空冷した。それらのスケール/鋼界面について、光学顕微鏡観察、 SEM (反射

電子像)観察、 EPMAによる元素分析を行った。

ていることを考慮したためである 510

Pl O. 100 0.51 1. 52 O. 009 0.0006 O. 053 O. 02 
P2 O. 098 0.50 1. 51 0.018 O. 0004 O. 057 O. 02 
P3 O. 095 0.50 1. 52 0.050 O. 0004 0.051 O. 02 
P4 O. 100 0.51 1. 55 0.099 O. 0004 0.054 0.02 
P5 O. 100 1. 58 1. 53 0.008 O. 0003 0.051 0.02 
P6 O. 100 1. 56 1. 50 0.018 O. 0004 0.051 0.02 
P7 O. 100 1. 58 1. 52 0.050 O. 0005 O. 052 O. 02 
P8 O. 100 1. 57 1. 52 O. 100 O. 0004 O. 053 0.02 

川
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Table 5-] Chemical compositions of the used steels (rnass%). 
STEEL C Si .Mn P S So1. Al Ni 

Fig. 5-1 Schematic illustration of red scale reproduction test. 
The slabs were heated at 1220 and 1260 ・c for 2h in an 
atmosphere of 77.1%N2+14.3%H20+8.6%C02. After 1 pass 
rolling , the slahs were oxidized in air for 40s hefore 
the secondary descaling. Descaling pressure was 15MPa. 
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Weights of starting reagents 

E……1 ……f No. for synthesis of the scales (g) the synthesized scales (mass児 〉

Fe Fe304 SiOz PzOs FeO SiOz PzOs :PzOS/(Si02tP20S)1 

(1) 16. 0 16. 0 6. 0 0.0 76. 8 23. 2 O. 0 O. 0 

(2) 16. 0 16. 0 5.5 0.5 21. 3 1.9 8.3 76. 8 

(3) 16. 0 16. 0 5.0 1.0 76. 8 19. 3 3. 9 16. 3 
、

(4) 16. 0 16. 0 4. 5 1.5 76.8 17.4 5. 8 25.0 

(5) 16. 0 16. 0 4. 0 2. 0 76. 8 15. 5 7.7 33.3 

(6) 16. 0 16. 0 3. 5 2.5 76.8 13. 5 9. 7 41. 7 

for synthesis of Fe-Si-P scales Weights of starting reagents mixed 5-2 Table 元素分析はできてP漉化部は上層 FeO部とは分離し難いため、1 次スケール中の S i.また、

SiOz and P20S to FeO and expected chemical compositions converted そこでFe-Si-P裡合酸化物について詳しく調査するた状態分析や融点測定ができない。も、

Fig.5-2 に示す Fe るつぼP 2 0S のま式薬粉末を種々の劃合で混ぜた後，S i 0 z , Fe 304, Fe , めに、

試薬の混合方法水中に焼き入れた。1200"Cの Ar雰囲気中で 1 H保持した後、に詰めて封入し、

FeO/Fe 2 Si04 の共晶組成 6 ) をベースに SiO ~金属 Feが十分余るようにし、を Table ト 2 に示す。

このようにして

およびDSC (示差定査熱量計)

の一部が P 2 0 5 で置換されるように SiO z と P205 の試薬の混合比を変えている。

X線回折、EPMAによる元素分析、合成したスケールの SEM観察、

による熱分析を行った。

実験結果3. 

(b)Cap 

マママ(ママママ)
S i 添加鋼板の赤スケール面積率に及ぼす鋼中 Pの影響1 . 3. 

した後、Fig.5-3 は O. 5%S i 鋼をベース鋼として P量を変えた鋼 (PI"'4) を 1220"Cで加熱(酸化)

デスケーリングが正常に行われた島状スケール再現試験を行った後の鋼板表面性状である。

残存スケ

O. 009 %Pでも

デスケーリング不良の場合は、

α-Fe 203 が生成するために赤スケールとなる 1 ) • z) 。

一方、再酸化で生じた青黒い FeO となる。

ールがロールで破砕され、

場合には、

(a)Crucible 

マママ(マ武刀)

-
h
.
h
N
 

O. 

F i g. 5-4 は1. 5%S i 銅をベース鋼

P量が増加するとともに赤スケール面積率は減少し、

099%Pでは鋼板の両端部にわずかに残存しているのみである。

赤スケール面積率はかなり 小さいが、

P を O. 1%まで増やしてもほとんどデとした鋼 (P5'" 8) を 1220"Cで加熱した場合の結果である。

F i g. 5-5 は O. 5%S i 鋼をベース鋼とした鋼 (PI"'4) を 1260 "Cでスケーリング性が改善されない。

Pの増加Pが 0.009%でも赤スケール面積率が小さい。この場合、加熱した場合の結果である。
F

ﾗ
O
N
2
 

Fig.5-6 は1. 5%S i 銅とともに鋼板の端部に残っている赤スケールが消えていく様子がわかる。

20.0 

8.0 _g.02 
(Rounding) 

0
.∞
何

0
.
0
 

O. 008%Pでは 90%以上赤をベース鋼とした鋼種 (P5"'8) を 1260"Cで加熱した場合の結果である。16.0 

O. J %Pでは 80P量が増加するとともに赤スケール面積率は減少していき、スケールであるが、32.0 

Fig.5-7は島状スケール再現試験後の赤スケール面積率の変Z以上黒スケールになっている。

基本的にはP量の増加と共に赤スケール面積率が低下する傾化を定量的に示したものである。

1260"Cから 1220"Cに加熱温度を下げると1. 5%Si 鋼をベースとした場合、しかし 、向にある。

'
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1220"C O. 5%S i 鋼をベースとした場合、一方、P量を O. J 0% まで添加しでもあまり効果が無い。

このように加熱海より一層赤スケール低減効果がある。

度によってもデスケーリング性が変化することがわかった。

Cl M20X 1 

から 1260"Cに加熱温度を上げると、

the crucible and the cap for sy ，t~esizing 
scale. (Scale:l/ l, Material:SS41) 

Projection of 
the Fe-Si-P-O 

Fig.5-2 
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Fig. 5-3 Effecl of P on the surface appearance of O. 5%Si-1. 5%Mn sleels 

afler red scale reproduction test. 

(a) O. 009%P (b) O. 018%P (c) O. 050%P (d) O. 099%P 

Slab-reheating (oxidation) temperature: 12200C 

8 6 

Fig 5-4 Effect of P on the sur[ace appearance of 1 5%Si-I.5%Mn sleels 

after red scale reproduction lest. 

(a) O. 008%P (b) O. 018%P (c) O. 050%P (d) O. lOO%P 

Slab-reheating (oxidalion) temperature: 1220"C 

8 7 



Fig. 5-5 Effect of P on the surface appearance of O. 5%Si-1. 5%Mn 

after red scale reproduction les!. 

(a) O. 009%P (b) O. 018%P (c) O. 050%P (d) O. 099%P 

Slab-reheating (oxidation) lemperature: 1260"C 

s 1 e e 1 s 

Fig. 5-6 Effecl of P on the surface appearance of 1. 5%Si-l. 5%Mn steels 

after red scale reproduction test. 

(a) O. 008%P (b) O. 018%P (c) O. 050%P (d) O. 100%P 

Slab-reheating (oxidation) temperature: 1260"C 

ささ 100 

SEU 90 
ω80 

石tωJ 70 
60 

可23 50 

切。ー
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場込tr・司J .4 回
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z ト4ー3 
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F i g.5-7E  f f ect o f S i , p and s l ab-rehe at i ng(ox i dat i on)teIEP e rat11r e o n 
the fraction of red scale area after reproduction tests. 
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3. 2. S i 添加鋼板のスケール構造に及ぼす鋼中 Pの影響

F i g. 5 -8 は1. 5%Si-0. 05%P鋼を 1220 0CX2h酸化処理した後のスケール/鋼界面近傍の反射電

子像および元素分布である。反射電子像だけで見ると、観察される酸化物はコントラストの

異なる 2 種類の酸化物だけであり、何れの酸化物にも Fe を含んでいる。今までの研究より 1 ) 、

コントラストの薄い方はFeOである。コントラストの濃い方の酸化物には S i が濃化している。

P もコントラストの濃い酸化物中に存在しているが、濃化している部分とあまり濃化していな

い部分とがある 。 したがって、コントラストの濃い酸化物は 2 種類の相からなると予想され、

Pがあまり濃化せず、 Fe と S i が濃化した相はFe 2 SiO ・t であろう l j o 

Fig. 5-8 SEM micrograph and EPMA analysis near the primary scale/steel 

interface of 1. 5%Si-1. 5%Mn-0. 050%P steel after oxidation at 1220"C 

for 2h in 77. 1%N2 + 14. 3%H20 + 8.6%C0 2 ・

(a)Back scat!ered electron image 

(c) S i-KαX-ray image 

9 0 

(b) Fe-K αX-ray image 

(d) P -KαX-ray image 

3. 3. Fe-Si-P複合酸化物の合成と元素分析

合成した Fe-S トP複合酸化物の断面 SEM写真およびEPMAによる元素分析結果を Fig.5-9 に示す 。

これは Table 5-2 における試料 (3) である 。 (a) の明るい粒子状の部分は金属 Feである。それ

以外は酸化物であるがそこにも Fe元素が存在する。また、酸化物中には S i も含まれているが、

Pの濃化部分にはほとんど S i が濃化しておらず、明確に 2 相に分かれている。 2 梱の酸化物の

存在は 1 次スケールの分析結果 (Fig . 5-8) と同じであるが、 S i と Pが明確に分かれている点が

異なる。

Fig. 5-9 SEM micrograph and EPMA analysis of the synthetic Fe-Si-P-O scale of 

sample (3). 

(a)Back scattered electron image (b)Fe-KαX-ray image 

(c) S i-KαX-ray image (d) P -KαX-ray image 

次に Pを添加してない試料 (1 )およびPを添加した試料 (5 )の 2 種類の酸化物の粉末 X線回折バ

ターンを Fig.5-10 に示す。試料 (1 )では、 a 車Ill. bmUl. c 車lli がそれぞれ、 0 . 610. 1. 051 ， 0 . 482n

mの斜方品であり、 Fe 2 SiOt であることがわかった。 Fig.5-7 より P も少し濃化しているが、固

溶していると考えられる。 一方、試料 (5 )も a. b, c 車IU がそれぞれ、 0.608 ， 1. 058 , 0.479nm の

斜方晶でほぼ同じ構造であることが判明した 。
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Fe2S i 04 + Orthorhombic system 

(a=O. 608nm , b= 1 . 058nm , c=O. 479nm ) 

一争

Fig. 

。

の赤外吸収Fe -S i および下e-Si-P酸化物)(すなわち、Fig.5-11 に試料(1)および試料 (5)

M2Si04(M=Fe , Mn , Mg , Ca) 
01 i v i ne structure 

いずれの説料でもほぼ同

Fig.5-8および 9 において Fe2Si04 に Pが少し固溶して

黒丸は S i O,! - . 1 イオンによる吸収ピークである。

これは、じ波数でこれらが観測される。

スペクトルを示す。

Fe-Si-P酸化物では Sまた、いても S i 0.1 - .!イオンの存在には影響しないことを示している。

これらのピークは PO 'I -4 イオンによるものとi 0 ・1 - 4 イオン以外に よる吸収ピークも見られる。

。。。。

オルト燐酸イオンおよびかんらん石構造の模式Fig.5-12 にオルト珪酸イオン，推察される。

Sarcopside と呼ば燐酸塩では Fe 2 S i 0 .1 と同じかんらん石構造の Fe3 (P04) 2 が あり、図を示す。

Orthophosphate Orthos i I i cate Fig.5-8 Fe2SiO '1 が混じったものであろう。試料 (5) はおそらくこの物質と FeO.れている 7\

structure. 

PO~-

illustration of olivine 

S i 0:-

Fig.5-12 Schematic 

の 1 次スケールの分析結果では S i と P とが明確に分かれていなかったがこれは冷却速度が速か

ったためと予想される。

9 3 9 2 



考察4. による合成Fe-Si-P複合酸化物の融点測定DSC (示差走査熱量計)4. 3. 

P酸化物のスケール/鋼界面濃化機構1 . 4. P2ÛS を添加しない場合は 1166'Cに強いピーまず、DSCによる熱分析結果を F i g. ト 13 に示す。

S F i g. 5-14 に Fe.Pの酸化物がスケール/鋼界面に濃化する機構について考察する。まず、一方 1200'C前そのピークが徐々に低下していく。P20S を添加していくと、クが 1 本現れる。

1220'Cにおける Fe. S i. P の酸化物の自由エネル

Fe 2 SiO ，:ーP20 5: -334 , 

(2) 

(3) 

)
 

-(
 

FeO:-333. 

2FeO 

2/5P205 

1/2Fe2Si04 

下記の化学反応式を用いて kJ/mol で計算すると、

ー一歩

ー→

P酸化物の Gibbs の自由エネルギーを示す。

02 

02 

+ 02 

+ 

+ 

1/2Si 

2Fe 

4/5P 

Fe + 

608 となる U 。

ギーは、

890'C付近のほぼ同じ温度で弱いピークが観察される。

ーー+

これはFig.5-14 において 2FeO と lP 2 0 S は FeO とほぼ同じ自由エネルギーとなる。すなわち、

Pは Fe と共に複合酸化物 F今までの分析結果より、しかし、/5P20S が交差するあたりである。

複合酸化物を作るということこの物質の熱力学データは見つからないが、ゎ (P04) 2 を作る。(wt%) 

0.0(1) 
低い酸素分圧下でも安定に存在し(点線で示した Fe-Si -P-O)P 2 0 ó の活量が下がりは、

13:?{3j 
熱力学的にはP酸化物がスケール/鋼界面に濃化ししたがって、得ることを意味している 9\

25.0(4) 
33.3(5) 
41.7(6) 

FeO/Fe2S i 04 
eutectic point 
1166.6.C 

1142.9 

1123. 1 
1100.0 

1067.3 
1014.0 

また、後にも弱いピークが見られる。

(
.
2」
伺
)
U的
。

Ternary 
eutectic 
point 

8 ) 
。ここで文献には P 2 0 S ではなく P401 。分子で示されている 7 ) 得ることがわかる。

1300 

Fig.5-13 Effect of P20S content on DSC curves when Si02 was 
replaced by P20S systematically on the eutectic 
composition of FeO/Fe2Si04 under coexistence with 
metal Fe. 
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Fig.5-14 The Gibbs free energy of Fe .Si , P oxides8
). 
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4. 2. Fe-Si-P複合酸化物の融点

次に、 Fi g. 5 -13で測定した DSCのピーク温度を用い、 Fe ーτSi -P複合酸化物の融点に関して

考察する。そのために、 FeO- Si0 2 系 1 0) FeO-P 2 0 S 系 11) および Si0 2 -P 2 0 S 系 1 2) のそれぞれ

の 2 元系状態図を用いて、 3 元系状態図を予想した (Fig. 5-15 (a)) 0 3 つの 2 元系状態図はい

ずれも共晶系であるから、必ず 3 元共晶点が存在する (E 田) 0 3 元系状態図中の両矢印の太線

が本研究で作成した合成スケールの組成領域である。それを拡大したものを F ig. 5-15 (b) に示

す。ある組成の合成スケールを、全体が液相となるまで温度を上げた後、冷却したとする。

まず、 M I に達する。その時に初晶 FeO を品出する。 DSC において、 1200'C以上の数カ所で見ら

れる弱いピークがこれに相当する。温度が低下するにつれ、初晶 FeOが増加すると共に、液相

の組成は MI から E 日に向かう。 En は FeO と Fe2Si04 の 2 元共晶曲線上の点であり、ここから Fe 2 S

i 04 が晶出し始める。 DSCでは非常に大きなピークとして観察される。さらに温度が低下する

と FeO と Fe2Si04 を品出しながら、液相の組成はEn から 3 元共晶点E田に向かつて移動する。 3

元共晶点に達すると、 Fe3 (P04) 2 が品出する。これがDSCにおける 890'C付近のほぼ同じ温度の

ピークに相当すると考えられる。 Fig.5-16 にそれら 3 つの変態点を示す。 P 2 0 S の比率と共に 、

FeO/Fe 2 SiO~ 2 元共品点 Enが低下していくことがわかる。

4. 3. Si 添加鋼板の高圧水によるデスケ ー リング性に及ぼす Pの影響

著者らは、 FeO/Fe 2 Si0 4 共晶点とデスケ ー リング温度との関係について明かにし、共晶点以

下でデスケーリングすると、この化合物の高温強度が高いので高圧水スプレーによる大きな

衝撃，熱応力でも除去できないことを報告したり 。 2 ) 。したがって 、 共晶点以上でデスケーリ

ングした場合には除去可能な部分が発生し、共晶点直上でデスケーリングするとむらが発生

する。また、共晶点より十分高温でデスケーリングするとデスケ ー リングされる面積が増加

し 、 黒スケール面積率が増える。 S i 添加鋼に P を添加すると、 FeO/Fe2Si04 の共晶点が低下す

るため、デスケーリング性が向上したものと考えられる。
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Fig.5-16 Effect of the P20S content on the FeOlFe2Si04 binary eutectic point. 
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5 . 結歯

S i 添加熱延鋼板の高圧水によるデスケーリング性に及ぼす・Pの影響を調査した。

(1) S i 添加鋼に P を添加するとデスケーリング性が改善される。

(2) なぜなら、 P添加により、スラプ加熱で生成する FeO/Fe 2 Si04 の共晶点が下がるためであ

る 。 したがって、デスケーリングの際にスケール/鋼界面において共晶化合物が液状で存在

するため、デスケーリング性が改善される。

(3) また、 P添加に加えてスラブ加熱温度を高くすると、一層デスケーリング性改善に有効

である。これはデスケーリング温度が高くなり、液相の量が多い状態でデスケーリングされ

るためである。

(4)Fe , Fe30" Si0 2 およびP 2 0 S の試薬混合物から Fe-Si-P酸化物を合成した。これらにつ

いて熱分析を行ったところ、 FeO/Fe2Si042 元共晶点の低下が確認された。
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第 6 章 Cu添加熱延鋼板の熱間脆性に及ぼす微量Ni の影響

1 .緒言

今日まで、高温酸化に起因する Cu含有鋼の熱間脆化に関しては多くの報告がある l 汁\ ま

た、最近リサイクルの関連でスクラップを多量に利用した鋼材に対する関心が高まっている

5) 特に Cu ， Ni 等の元素がトランプエレメントとして多く混入し、このような鋼においては

スケール起因の熱間割れが問題となる。そこで本章では、 Cu ， N i 含有鋼における高温酸化ス

ケール構造と熱問割れの関係を調査した。

最近、赤松ら 6 ) および今井ら 7 】 は、 CU ， N i 含有鋼を種々の温度の大気中で酸化させた後の

スケール/.鋼界面近傍に存在する Cu-Ni-Fe合金の組成について詳細に調査し、熱力学的な

解釈を与えている。赤松らは、①N i 濃化相と、 Cu濃化相の 2 相が共存すること、②Ni /Cu=O. 

5 の場合、 Cu濃化相は全体の 20% にしかならないので割れが抑制されることを報告している。

今井らは、酸化温度が高くなるにつれて、スケール中に Cu濃化相が取り込まれるようになり、

液相の粒界侵入による表面割れが抑制されることを報告している。

しかしながら、なぜスケール中に Cuの濃化した合金相が取り込まれるようになるのかは未

だ明らかにされていない。梶谷ら 8 ) は Cu含有鋼に S i を添加することにより、酸化温度が高く

なると共に、液体 Cu粒子が、酸化で生成した FeO/Fe 2 Si04共晶融液中に取り込まれることで割

れが抑制される機構を提案している。しかし、赤松らおよび今井らの結果では、 S i が添加さ

れない場合でも同様な現象が起こるので、梶谷らのメカニズムでは十分な説明ができない。

本章では、 Cu ， N i 含有鋼のスケール/鋼界面の形態変化について詳しく調査し、スケール

中に Cu濃化相が取り込まれるメカニズムについて検討した結果を述べる。

2 . 実険方法

供試鋼の化学成分を Table 6- 1 に示す。 C ， Si , Mn , P, S, So 1.A l , N をほぼ固定し、 Cu ，

N i の量を変えて、真空溶解した 30kg鋼塊を 900""'-' 1200'Cの温度域で熱問鍛造し、厚さ 30mmに仕

上げた。これら鍛造材を) 200'Cで 30min加熱後熱間圧延し. 880'C以上で 20mmに仕上げた。こ

れより Fig. 6-) (a) に示す引張試験片を採取した。試験条件を F i g. 6-2 に示す。引張試験片を 1

100'Cから 1300'Cまでの温度範囲で 2 h酸化し、空冷した。次に、 Fig. 6-1 (b ) に示すように試験

片のチャック部だけのスケールを除去しでねじ切りを行った後に、下記の条件の酸化処理を
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行い、 Ar雰囲気中で IIOO 'Cに Irnin保持した後、歪速度 O. 8x 10 -2 s -1 で引張試験を行った。ま

た、酸化処理を施さず、 Ar雰囲気中で同じ温度で焼鈍した試験片についても、同綴の引張試

験を行った。

s tee 1 

C1 

C2 

C3 

Table 6-1 Chernical composition of steels (rnass %) 

C Si Mn P S 

O. 0495 O. 02 O. 29 o. 020 O. 007 

O. 0484 o. 02 o. 29 0.018 O. 006 

O. 0505 O. 02 O. 30 O. 020 O. 006 

(a)Test piece for oxidation 

宅~

e、a

25 
|，、|

So l. AI 

O. 033 

O. 03.+ 

O. 034 

25 

N 

o. 0078 

0.0076 

0.0062 

(b)Test piece threaded for hot tensi le deformation 
2-1112 

Cu Ni 

o. 51 o. 001 

O. 51 O. 023 

O. 51 O. 250 

Fig.6-1 Test pieces for oxidation and hot tesile deformation. 

Oxidation 

'200.C 

'150.C 

'100.C 

for 2hrs 

in Air or Ar 

Tensile deformation 

1 min 

ー 2 -1 O.8X10'-s 

at 1100.C in Ar 

Fig.6-2 Experimental conditions for investigating hot w o~ka b ility. 
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3 .実験結果

3. 1. 高温酸化+高温引張試験結果

Table 6-1 に示す異なる Cu ， N i 量の銅の引張試験を酸化無しで行った。その結果、ほとんど

1 00% の断面絞り率となった 。 これは、酸化 +高温引張試験における母材の影響をほとんど無

視してよいことを示している。

酸化+引張試験後の試験片外観を F i g.6-3 ， 4 および 5 に示す 。 それぞれ 、 O. 50%Cu-0. 001% 

Ni 鋼， 0.50%Cu-0.023%Ni鋼および O. 50%Cu-0. 25%Ni鋼の結果である。 Fig.6-3 に示すよう

に、 O. 50%Cu-0. 001%Ni鋼では 1 1 00"Cから 1 300"Cまでの全酸化温度域で表面割れが発生し 、

断面収縮率はほとんど 0 に近い。一方、 O . 50%Cu-0. 023%N i 鋼では 、 F i g . 6- 4 に示すように 1 2 

50 "c以上の酸化温度になると表面劃れが発生しなくなり、断面収縮率が 1 00 %となる。さらに、

O. 50%Cu-0. 25%Ni 銅では 、 Fig. 6 -5 に示す よ うに全酸化温度域において全く表面割れが発生

せず、断面収縮率が 1 00% である。

a 

b 

C 

d 

e 

1 c m 

Fig. 6-3 Effect of oxidation temperature on the appeむance of test pieces of 

the Cl(O.50%Cu-0.001 %Ni) after oxidation and ductile tests. 

(a)13000C (b)12500C (c)12000C (d)1150
0

C (e)1100
0

C 
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a 

b 

C 

d 

e 

1 c m 

Fig. 6-4 Effect of oxidation temperature on the appearance of test pieces of 

the C2(0.50%Cu-0.023%Ni)after oxidation and ductile tests. 

(a)13000C (b)12500C (c)1200oC (d)1150
0

C (e)1100
o
C 

a 

b 

C 

d 

e 

1 c m 

Fig. 6-5 E百ect of oxidation temperature on the appearance of test pieces of 

the C3(0.50%Cu-0.25%Ni)after oxidation and ductile tests. 

(a)13000C (b)1250oC (c)1200oC (d)1150
o
C (e)1100

o

C 
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3. 2 . スケール/鋼界面近傍の観察

Fig.6-6 に O. 50%Cu-O. 00I%Ni 鋼 (C 1) を高温酸化させた後のスケール/鋼界面近傍の断面光

学顕微鏡写真を示す。 11 OO"C "-' 1300 0C の全温度域でスケール/鋼界面が滑らかであり、 Cu が

界面に層状に濃化している。また、 Cuの粒界侵入が見られる。

.‘・.

• 
• 

• -
Fe 

-• 

Fe' 

. . 

• 

• '-J 
(.'.f 

、

，、

・ 20~m 白

Fig. 6-6 Effect of oxidation temperature on the morphologies near the scale/steel 

interface of the C1(0.50%Cu-0.001 %Ni) after oxidation for 2h in air 

at (a)1300 0C , (b)12000C and (c)llOOoC. 

1 0 6 

Fig.6-7 は C 1 を 1200 0C で高温酸化させ、 1100"Cで引張った後の破面の SEM反射電子像である。

Cu融液の浸透した後が、粒界および亀裂の先端部に見られる。 Fig.6-8 と 9 に、それぞれ O. 50 

%Cu-O.023%Ni鋼および O. 50%Cu-O. 25%Ni鋼におけるスケール鋼界面近傍の断面光学顕微鏡

写真を示す。どちらの鋼においても酸化温度の上昇と共にスケール鋼界面が凹凸化し、金属

粒がスケール中に取り込まれていく。 O. 023 %程度の微量な N i 量でも 1300"Cでは界面が凹凸化

する。このような傾向は O.023%Ni よりも O.25%Ni の方が顕著である。

Fig. 6-7 SEM Back scattered electron images of fractured surface of the C 1 after 

oxidation at 12000C for 2h in air and ductile test at 1100oC. 
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20μm 

Fig. 6-8 Effect of oxidation temperature on the morphologies near the scale/steel 

interface of the C2(O.50%Cu-O.023%Ni) after oxidation for 2h in air 

at (a)1300 0C , (b)12000C and (c)1100oC. 

108 

20 いm

Fig. 6-9 Effect of oxidation temperature on the morphorogies near the scale/steel 

interface of the C3(O.50%Cu-O.25%Ni) after oxidation for 2h in air 

at (a)1300 oC , (b)1200o
C and (c)1100

o
C. 
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O. 5%Cu-0. 023%Ni 鋼 (C2) を酸化させた後、スケール/鋼界面における Cu ， N i の濃化量を E
4. 考察

DXで調査した結果を Fig.6-10 と 11 に示す。 1 100 "Cでは 、 Cu が 56 . 7 %濃化 していることがわか

った (F i g. 6 -10) 。しかしながら、 1300 0C 酸化の場合は Cuの濃化量は約 8% である (Fig . 6-1

1 )。このように、酸化温度が高くなるにつれてスケール/鋼 界面における Cu ， N i の 濃化量が

4. 1. 溶融 Cu脆化に及ぼすN i 添加量の影響のまとめ

溶融 Cu脆化に及ぼす N i 添加量の影響を Fig . 6-12 にまとめた。

N i が 0 . 001 %、すなわちほとんど添加しない場合、 1100--- 1300'Cの全酸化温度域で溶融 Cuが

スケ ー ル /鋼界面に層状に濃化し、溶融 Cu脆化が発生する 。 N i を 0.023 % 添加 し た場合 、 1 20

O'Cまでの酸化温度で溶融 Cu脆化が生じた。しかし、 12 5 0'C以上の酸化温度 で は N i 添加量が微

量にもかかわらず、ス ケ ール/鋼界面が凹凸化 し 、 Cu準化合金の粒子が外部酸化F e O中に取 り

込まれて 、 スケール/鋼界面の Cu濃化量が低下するために、溶融 Cu脆化が抑制される 。

減少することがわかった 。

C 

Fe Ni 

( mass 出)

Cu N i を Cu の半分の O . 25 %添加した場合、 1100...... 1300'Cの全酸化温度域で溶融 C u脆化が抑制 さ

42.93 Q.41 56. 66 れる 。 これは赤松らの提案した液相の比率が著しく低下する機構によるものであ ろう。スケ

ール /鋼界面形態が酸化温度と共に変化するのは O . 023%Ni の場合と同様である 。 しか し 、溶

融 Cu脆化発生の有無には関係ない。

Fig. 6-10 SEM micrograph and EPMA analysis near the scale/steel interface of 

the C2(0.50%Cu-0.023%Ni) after oxidation at 1100
0

C for 2h in air. 

(a)SEMmicrograph (b)Cu-Kαimage (c)Quantitative analysis 
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Fig. 6-11 SEM micrograph and EPMA analysis near the scale/steel interface of 

C2(0.50%Cu-0.023%Ni) after oxidation at 1300
0

C for 2h in air. 

(a)SEMmicrograph (b)Cu-K α image (c)Quantitative analysis 

(0.023%Ni) 

Liquid Cu embrittlement is prevented after oxidation 

above 12∞OC because sca I e/stee I interface becomes 

irregular and Cu enriched phase is occluded into the scale. 

(0.250測 i)
Liquid Cu embrittlement is prevented 

because liquid phase decreases very much. 

Fig.6-12 Summary of the influence of the amount of Ni on the liQuid Cu embrittle四ent.
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酸化温度上昇に伴うスケール/鋼界面の凹凸化機構3. 4. N i の濃化機構高温酸化に伴う Cu.2. 4. 

l でさえスケール/鋼界面を凹凸0.02 %程度の微量第 3 章では S i 添加熱延鋼板において、Cuおよび N i は酸化さCuおよび Ni の酸化物の自由エネルギーはFeOのそれよりも大きいので、

S i および、 Mn量が多いと凹凸化が促進されることも示してまた、化させることを報告した 1 0) 。Cu と Ni が界面付近に漉化するためにスケール/鋼界面に取り残される傾向にある。れずに、

内部酸化物が成長する際に内部酸化物周囲に N i が濃化その中で上記の現象に関して、いる 。FeOの生N i の拡散よりも速くなければならない。FeOの生成速度の方が鋼中における Cu.は、

その後の不均一酸化の原因となることをメカニズムを提N i が不均 一 に濃化するために、し、Fig.6-13 に Fe1-XO中の Feおよびァ Fe中 の諸元素の拡散成速度はFeO中の Feの拡散に対応する。

この点N i と同様の挙動を示すと考えられる 。本章では Cu も添加されているが、案している。Ni のそれよりもはFe1-.0中の Feの拡散係数は基本的に γFe中の Cu.係数の温度変化を示す。

i鋼を 1200'Cの大O. 3%Mn-0. 3%Cu-0. 02% 今井らは、に関しては状態図的な検討が必要である。これらの元素は界面に必ず濃化する。C 1. 2および 3 において、したがって、るかに大きい。

スケールその結果、酸化させた試料のスケール/鋼界面の詳しい分析を行った。気中で 2h 、

スケール中に取り/鋼界面に存在している Cu ， Ni , Feの組成は 9%Cu-2%Ni-Feであるのに対し、

F e-Cu 2 元系状態図 (F i g. ト 17) により、後

上記の 2 組成は状態図上でお互いに平また、

87%Cu-2%N i -Feであり、

者は 1200'Cで液相であることを確認している。

込まれた金属粒の組成は、

さらにはスケール/銅界面の凹凸化、速度論的な観点から、

衡な関係にあるとしている。

第 3 章と同様に、ここでは、

1∞o 

Fe i n Fe1-xO 
・・・ ・・・ -------・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・・・ ・圃・ ・・・ ・・・ ・・・

1050 1100 

TCOc) 

1350 1300 1250 12∞ 1150 

上記のような濃化に至るまでの過程に及ぼす酸化温度の影響に関して詳しい考察を行う 。

I)M<DM/Do< I 

したが

このときの内部酸化層の厚さは次式で与えられ

π1 / 2 (N So/νN 0 M ) ( D 0 t 1 / 2 / D ~1 1 / 2 ) 

NSo/ Wagner らが理論的な説明を行っている 1 7) 。内部酸化現象については、

-・・・・・・・・・・・ー o in γ Fe --・・...._-
- ・・・..--

-・・. ._-
-・ ・・ - .

内部酸化層は酸素の内方拡散と金属Mの外方拡散により成長する。

)
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(
 

内部酸化層内には M の濃縮が起こる。

と

の場合を考えると、

って、

る。

----i:!ー・・_ Mn inγFe 
ー~ご.......~、ヘー Cu. i nγFe 

--三ニミ二三なよー J 
Ni in 十古式ミミーご九::-.._ -~

Fe i nγFe 

鋼中における酸素の拡散係数をスケール/鋼界面における酸素のモル分率を N o S 、ここで、8.00 7.50 7.00 
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内部酸化の最

式(1)よ内部酸化層内の酸化物 MOν のモル分率を f とすると、

り Mの内部酸化層内への濃縮係数は次のように表される。

ψ=Do/DM 、拡散係数を D~l 、Mの酸化前の濃度を NM O 、

酸化時間を l とする。

Fe より卑な合金元素、

先端をと，

Do 、

ハヨ
ハ
UO

しv
nF
 

alloys or in Fe some elements of Fig.6-13 Diffusion coefficients 

(2) (2ν/π) [(N O MD~d / (NSoDo) 1 f/NOM 

下記の式で表される。温度の因子は拡散係数DM とかの中に含まれ、この式において、
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S i 鋼にそれによると、第 4 章では内部酸化物について詳しい分析を行っており、S i である。

本研究に用い

Fig.6-14に示すよ

おける内部酸化物は (Mn ， Fe) 0および (Mn ， Fe) 2 Si0 4 であることがわかっている 。

内部酸化物は (Mn ， Fe) 0である。た鋼では S i をほとんど含んでいないので、

FeO と MnOは固溶域が広い 。うに、
100 
MnO 
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6-14 Phase diagram of 

40 20 

Fig. 

γFe中における Mnの拡

0の拡散の活性化エネルギ- Q oは 169kJ/mol であり、

下記の式 (5) の DMn/D o は温度と共に大きくなる。

簡単のために内部酸化物としてMnOだけが生成するとする 。

散の活性化エネルギ- QMn は 264kJ / mol 、

よって、Q¥i n の方が大きい。

ここで、

7∞ 8∞ 

T(OC) (5) DOMn/Dooexp I ー (Q~i n -Qo) /R/TI DMn/Do 

ωo 1300121∞ 1100 1000 
10-5 

10-6 

Fig.6-15 に示すように式 (2) で表される Mnの内部酸化層中への濃縮係数は温度したがって、

10-7 

これが酸化温度上昇と共に内部酸化物が大きく成長していく理由で

したがって内部酸Mnのそれに比べて小さい。!と Cu の γFe中での拡散係数は 、

上昇と共に大きくなる。

また、ある。

10-8 。
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Cuが濃化していく (Fig . 6-16) 。

スケール/鋼界面において Cu と N i の濃化量が減少するメカニズムを説明

化物の成長と共にその周囲には N i , 

以上の考察より、

10-9 

Cu がスケーNi , Fe だけが選択的に酸化され、

その模式図を Fig.6-17 に示す。

Cuよりも Feの方が酸化され易いので、

する。

(1) N i , 

10-10 
酸化は次第に進Cu により、このようにして富化した N i , ル/鋼界面の鋼側に取り残される 。

11 

internal oxides 

10 

in the 

8 9 

1 Q4/T ( 1 /K) 

The concentration ratio of Mn 

7 
10-11 

6 
Cu富化領域でも原子の拡散の容易な結晶粒界や各種

まず粒界で選択的な酸化が起こるように

ついに内部酸化物として Mnや S i の酸化物

格子欠陥を経て酸素はしだいに合金内部に浸透し、

粒内でも酸素濃度は次第に高くなり、

N i , (2 )しかしながら、行しにくくなる。

また、なる。

OMn/OO 

concentration of 

oc 

F ig.6-15Dependence of temperature--01the 
Mn in the internal oxides ll ・ 1 :t 1

(2/π)[(NL-DMn)/(Ni-Do)] f/Nin= 

(3) 酸化温度が

スケール/鍋界面近くの

N i 不均一濃化は

スケール/鋼界面の凹凸化はこのようにして生成する。

(4) さらには Cu とれの濃化した金属粒子がスケール中に取り込まれ、

C u と

Ni がその廻りに濃化する。

このような Cu ，外部酸化物層と合体する。

その後の外部酸化を不均一にする。

それと同時に Cu ，の核生成が起こり成長し始める。

高いと内部酸化物は発達し易く、

l の濃化量が減少する 。
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5 .結槍

(1)0 . 5%Cu に対し、 O . OO 1% Ni を含む鋼では、高温酸化時に、 Cu融液がスケール/鋼界面に層

状に濃化するため、 1100'Cで引張試験を行うと溶融金属脆化が発生する 。 この現象は 1100 'C

から 1300'Cまでの全酸化温度で生じる。

(2) O. 5%Cu鋼に対し、 Ni を 0.0 2%しか添加しなければ、酸化温度 1100'" 1200'Cの範囲での溶

融金属脆化および低延性を防止できない。 1250---- 1300'Cの酸化温度の高い範囲では、 0.02 % 

の Ni 添加でも延性は回復するようになる 。 これはスケール/鋼界面の凹凸が激しくなり、ス

ケール中に Cu ， N i の濃化した粒子が取込まれるので、スケール/鋼界面近傍の Cuの濃化度が

低下するためである 。

(3) スケール/鋼界面が凹凸化する原因は次のように考えられる。酸化温度が 1200'Cを超え

ると内部酸化物の成長が顕著になる 。 そのため、外部酸化スケール/鋼界面と同様に、内部

酸化物周囲にも Cu と Ni が濃化してくる。このようにして不均一に濃化した Cu と Ni はその後の

酸化を不均一にする。

(4) Cu が O . 5% に対し、 Ni を O. 25 %も添加すると、その延性は Cu を全く添加しないのと同じレ

ベルまで回復する 。
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第 7 章総括

1. Si添加熱延鋼板における赤スケール庇発生樟構

S i 添加鋼板製造上の問題点である赤スケールを実験室的に再現し、その生成機構を調査し

た。 S i 鋼に限らず、何らかの原因でFeOのデスケーリング不良が発生すれば、赤スケールは発

生する。また、スケールが赤くなるのは、デスケーリングの際に取れ残った厚い FeOの表面が

ロールのせん断力で破壊されるためである。破壊された粒状の FeOは表面積が大きくなるため

に、酸化がさらに進み、 Fe304 を経て、 αFe 2 O:l になる。 S i 添加鋼板におけるデスケーリング

不良の原因は次の通りである。加熱炉中において、 FeO/Fe2Si04共晶化合物がスケール/鋼界

面で鋼と FeOの両側に複雑に入り組んだ形で生成する。共晶化合物は凝固すると機械的強度が

高い。したがって、高圧水の噴射が共晶化合物の融点以下で行われると、機械的強度の弱い

気孔部より下層の共晶化合物と FeOの混在部分が残存する。このようにして S i 添加鋼板のデス

ケーリング不良が発生する。

2. Si添加熱延鋼振の赤スケール庇発生に及ぼす微量Ni の影曹

S i 添加熱延鋼板の高圧水によるデスケーリング不良は、 FeO/Fe2Si04共晶化合物(共晶点:

1173"C)の、鋼および上層 FeOに対するアンカー効果で起こる。この内、共品化合物/鋼界面

の凹凸(アンカー)は、従来から共晶融液のァ粒界侵入で起こると言われてきたが、不明な

点が多かった。本研究では、製鋼段階で不可避的に含まれる微量 Ni に重きを置いて、この挙

動を調査した。著者らはデスケーリング装置付き実験ミルにより赤スケールを再現し、量産

鋼中に不可避的に含まれる O. 02% レベルの微量 N i の存在が赤スケール発生に大きく関係してい

ることを見い出した。すなわち、 0.0034%程度の N i 量ではl. 5%S i でも共晶化合物/鋼界面は平

坦で赤スケールが発生しない。しかしながら、量産鋼に含まれる 0.020%程度の N i 量になると、

O. 5%S i でもスケール/鋼界面の凹凸が顕著になり、デスケーリング性が劣化する。界面の凹

凸化の原因は、 Ni が外部酸化物/鋼界面だけでなく、内部酸化物周囲にも濃化し、その後の

不均一酸化の原因となるためである。また、鋼中 S i , Mn量の増加は内部酸化物の成長を通じ

て界面の凹凸化を促進する。その結果、デスケーリング不良、さらには赤スケールが発生す

る。

120 

3. Si添加熱延鋼板の赤スケール疲発生に及ぼすSの髭曹

S i 添加熱延鋼板では、正常な黒スケール部の中に赤スケールと呼ばれる異常な帯状の銃部

が頻発する。今回、赤スケールに及ぼす Sの影響を実験室的熱延長式験により調査した。鋼中

量の増加に伴い、熱間圧延後における鋼板表面の赤スケール面積が減少する。その原因は Fe

O/FeS共品化合物 (940"C)が鋼と FeO/Fe 2 SiO .，共晶化合物 (1173"C)との聞に生成するためで

ある。すなわち、 1 次スケールのデスケーリング性はスケール/鋼界面における溶融相の存在

により大きく改善される。 Mn が1. 5wt% と多量にもかかわらず、スケール/鋼界面にはMnSでは

なく FeSが生成するが、そのメカニズムに関して熱力学データベース fMALT2J で計算した化

学平衡図を用いて議論した。スケール近傍の鋼中において、酸素ポテンシャルが上昇すると、

MnS析出物は、分解し、 Mnは MnO として存在する方が安定になる。ここで、フリーの S は FeO/F

e 2 Si04共晶融液中に入る。ここで、硫黄分圧が上昇すると共に FeSが生成することを、化学平

衡図より明らかにしている。

4. Si添加熱延鋼板の赤スケール夜発生に及ぼすPの影嘗

S i 添加熱延鋼板では熱間圧延工程において高圧水デスケーリング性が悪く、赤スケールと

呼ばれるスケール庇が頻発する。本研究では、 S i 添加熱延鋼板の高圧水デスケーリング性に

及ぼす P添加の影響およびそのメカニズムを、赤スケール再現試験および:Fe-Si-P酸化物の

分析により調査した。その結果、以下のことがわかった。 S i 添加鋼に P を添加するとデスケー

リング性が改善される。なぜなら、 P添加により、スラブ加熱で生成する FeO/Fe2Si04酸化物

の共晶点が下がるためである。したがって、デスケーリングの際にスケール/鋼界面において

共晶化合物が液状で存在するため、デスケーリング性が改善される。スラブ加熱温度を高く

しても、デスケーリング性改善に有効である。これはデスケーリング温度が高くなるためで

ある。 Fe ， Fe304 , Si02 およびP20 S の誌薬混合物から Fe-Si-P-Oスケールを合成した。これら

について熱分析を行い、 FeO-Si02 、 FeO-P20S 、 Si02-P20 S の 2 元系状態図から予想した 3 元系

状態図と照らし合わせた。その結果、 P20S量と共に、 FeO/Fe2SiO '1 共晶点が低下することを確

認した。

5. Cu添加熱延鋼坂の熱間脆性に及ぼす微量Ni の影'

今まで、高温酸化に起因する Cu含有鋼の熱間脆化に関しては多くの報告がある。最近、り

サイクルの関連でスクラップを多量に利用した鋼材に対する関心が高まっている。特に Cu ，
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Ni 等の元素がトランプエレメントとして多く混入し、このような鋼においてはスケール起因

の熱間割れが問題となる。今回、 Cu ， N i 含有鋼のスケール/鋼界面の形態変化と割れの関係に

ついて詳しく調査した。また、スケール中に Cu濃化相が取り込まれて割れが抑制されるメカ

ニズムについて提案した。 Cu添加 N i 無添加鋼では、高温酸化時に、 Cu融液がスケール/鋼界面

に層状に濃化するため、 1100'Cで引張試験を行うと溶融金属脆化が発生する。この現象は t 1 

OO 'Cから 1300'Cまでの全酸化温度で生じる。 0.5wt%Cu鋼に対し、 N i を O. 02% しか添加しなけれ

ば、酸化温度 11 OO'C "-' 1200'Cの範囲での溶融金属脆化および低延性を防止できない。 1250'"

1300'Cの酸化温度の高い範囲では、 0.023%の N i 添加でも延性は回復するようになる。これは

スケール/鋼界面の凹凸が激しくなり、スケール中に Cu ， N i の濃化した粒子が取込まれるので、

スケール/鋼界面近傍の Cuの濃化度が低下するためである。スケール/鋼界面が凹凸化する原

因は次のように考えられる。酸化温度が 1200'Cを超えると内部酸化物の成長が顕著になる。

そのため、外部酸化スケール/鋼界面と同様に 、 内部酸化物周囲にも Cu と N i が濃化してくる。

このようにして不均一に濃化した Cu とれはその後の酸化を不均一にする。 Cuが O . 5wt %に対し、

Ni を O. 25% も添加すると、その延性は Cu を全く添加しないのと同じレベルまで回復する。

6. 今後の展望

本研究では、 S i 添加熱延鋼板および:Cu添加熱延鋼板のスケール班発生機構に関して 、 スラ

プ加熱炉で生成する、いわゆる 1 次スケールを中心に述べてきた。以上の結論は今までとは

全く新しい見解であり、薄鋼飯の製造工程におけるデスケーリング不良対策および溶融 Cu脆

化防止のために非常に有益な知見を与えるものである。ただし、 S i 添加熱延鋼板のデスケー

リング不良問題に関して、実際には熱間圧延の途中で生成する、いわゆる 2 次スケールにも、

原因が存在する。なぜなら、実機の熱延ラインでは、 1 次スケールがたとえ完全には除去さ

れなくても、圧延が何段にも繰り返されていくうちに FeO/Fe2Si04 共晶化合物は破砕されて、

アンカー効果が無くなるからである。さらに、新たな 2 次スケールが生成することも、アン

カー効果を弱める原因になるはずである。しかしながら 、 赤スケールは発生する。 1 つの理

由として、 S i 添加鋼飯では 2 次スケールの生成速度が著しく小さく、 2 次スケールの除去に

重要な役割を果たすプリスター(ふくれ)が生成し難いことがある。しかし、これだけでは

十分な理由とは言えない。この点に関しては今後の研究課題となろう。

また、高圧水によるデスケーリングは、極めて複雑な現象である。高圧水によるスケール

の剥離機構について、①水流の冷却による熱応力、②高圧水の衝突による機械的応力、③噴

1 2 2 

射した水の蒸気化により発生する応力、④酸化皮膜成長により生じる応力が関与していると

いわれている。本研究では、②の高圧水の衝突による機械的応力だけで論じている。すなわ

ち、②の応力により、スケール内部の強度の最も弱い部分が破壇する 。 その部分が、気孔部

であるか、 FeO/Fe2Si0 4 共晶化合物かによってデスケーりング不良か否かが決まる。共晶化合

物が溶融している聞に高圧水の噴射を行うとその部分が最も弱いので 1 次スケール全体が除

去される。しかしながら、その他の①、③、④の応力の影響には触れていない 。 この点につ

いても今後の詳細な研究が望まれる。

また、将来、薄鋼飯の製造プロセスが大きく変化する可能性もある。例えば、薄スラブ連

続鋳造や熱間圧延の連続化等の技術開発が実用段階に入っているが、その場合に新たなスケ

ール問題が生じる可能性がある。この点についても今後の研究が期待される。

一方、本研究ではスケールを庇の原因として扱っているが、スケールを積極的に活用して

新製品や新プロセスにつなげようとする試みもある。元来スケールは、鋼と比べて熱伝導率

が低くく、熱間圧延の際の保温機能を有している。スケールが無なければ、熱問圧延の際の

冷却速度が大きく、熱間圧延工程の持つ 2 つの目的である薄肉化と金属組織制御の両方に悪

影響をもたらすであろう。また、高温で柔らかい FeOが潤滑効果をもっていると言われており、

FeOの生成し難いステンレス鋼やパイプの分野で積極的に FeOを出して症防止につなげようと

いう実験もある。また、スケールに添加剤を加えて、ロールの寿命を長くしようという試み

もあるが、定量的な実験が難しく公表されたデ ー タはほとんどない。これらはプロセス面で

あるが、製品面では、熱延鋼銀を酸洗せずに黒皮で利用する場合があり、スケールの剥がれ

にくい鋼銀の研究開発が進められている。以上のように、最近ようやくスケール制御の重要

性が認識されつつり、今後その制御技術はますます発展していくであろう。
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