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第１章 序章 
 

 

 

１．１ 本研究の背景 

 

１．１．１ 構造用金属材料の結晶粒超微細化 

 

金属材料は、構造用材料の一種として、超高層ビルなどの大型建築部材から、冠動脈治療に

用いられるステントのようなものまで、種々の用途で用いられており、我々にとって不可欠なもので

ある。 構造用金属材料には、種々の特性が要求されるが、それらのうち強度は最も基本的かつ

重要な特性として、重要視されている。 

金属材料の強度を向上させる強化機構には、結晶粒微細化強化、転位強化（加工硬化）、固

溶強化、析出強化、および分散強化の5つがある[1-3]。 いずれの強化機構でも、塑性変形を担

う転位の障害物を金属材料中に存在させることで、強度を向上させている。 Table1.1 にそれぞれ

の強化機構における転位運動の障害物を示している[2]。 これらの強化機構のうち、結晶粒微細

化強化は靭性を損なうことなく、高強度化を達成する方法とされる[3]。 また、結晶粒微細化強化

は、合金元素の添加を必要としないため、リサイクル性にも優れており、近年、特に注目さている。 

一般に、多結晶体の平均粒径ｄ と降伏応力σの間には次式（1.1）に示す Hall[4]と Petch[5]に

より見出された関係式が、経験的に成り立つことが知られている。 
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Table 1.1  Hardening mechanisms in crystalline materials. 
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ここで、σ0 と ｋ は材料による定数である。 この関係式は種々の金属において成り立つことが知

られている。 Ｆｉｇ.1.1 は、Fe[6]、Al[7]、Cu[8]および 70/30 黄銅[9]の室温での降伏応力と平均粒

径の-1/2 乗との関係を示す。 個々の金属のデータは一本の直線上に乗り、Hall-Petchの関係

が成立していることを示している。 また、図中では、実際に得られた種々の平均粒径を有する各

種金属の降伏応力のデータ点を示している。 図中のデータ点の存在範囲から分かるように、得

ることのできる最小平均粒径は、これまでは、せいぜい 3μｍ程度であった。 もし、平均粒径 1μ

ｍ以下にまで結晶粒超微細化を達成できれば、飛躍的な強度の向上が期待できる。 

さらに、鉄鋼材料のフェライト相やマルテンサイト相に代表されるＢＣＣ金属は、低温で延性-脆

性遷移を生じ、遷移温度以下では脆性破壊することが知られている。 延性-脆性遷移温度が平

均結晶粒径の-1/2 乗に比例して低下するという関係が Petch[9]により見出だされている。 すな

わち、結晶粒微細化により、高強度化のみならず靭性の向上も達成される。 

結晶粒微細化の方策として、従来は（１）回復・再結晶による方法、および（２）加工熱処理によ

る方法が用いられてきた[10]。 以下に個々の方策について説明する。 
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（１） 回復・再結晶による結晶粒微細化 

一般に、塑性変形された金属材料を適当な温度で加熱することにより、回復と再結晶が生じ、

変形前よりも結晶粒が微細化されることは良く知られている[11]。 回復は塑性変形により材料中

に導入された格子欠陥が消滅・再配列する過程である。 格子欠陥の一種であり、塑性変形によ

り導入される転位に関しては、すべり運動、上昇運動、交差すべりによる対消滅が回復の素過程

として考えられる。 転位の消滅と再配列の結果、(i)転位林の形成、(ii)転位セルの形成（ポリゴニ

ゼーション）、(iii)転位セル内部の転位の消滅、(iv)サブグレインの形成、（ｖ）サブグレインの成長と

いったミクロ組織変化が生じる[11]。 そして、引き続く再結晶(不連続再結晶)段階において、試料

の一部の領域に内部に転位を含まず易動度の高い粒界に囲まれた新粒が形成（核生成）し、そ

の成長により材料全体が再結晶粒で埋め尽くされ、結晶粒微細化が達成される。  

 

（２）加工熱処理による結晶粒微細化 

  加工熱処理は、塑性加工と熱処理を組み合わせた組織制御プロセスを意味し[3]、特に鉄鋼

材料においては、相変態を利用して盛んに用いられている。 鉄鋼材料の場合、オーステナイトか

ら、フェライト、ベイナイト、あるいはマルテンサイトへの相変態と塑性加工が組み合わされることが

一般的である。 塑性加工を行うタイミングには変態前、変態中、および変態後の三種類があり得

るため、加工と相変態の組み合わせの種類は非常に多い。 しかし、実際によく用いられているの

は、相変態前の加工である[3]。 特に、比較的低温のオーステナイト域あるいは準安定オーステ

ナイト域で塑性加工を施し、その後に適切な条件でフェライト変態を起こさせると、結晶粒微細化

が達成されることがよく知られている。 このプロセスは厚鋼板の熱間圧延工程において、制御圧

延・制御冷却プロセス[12]として利用されている。 

 

以上に述べた回復・再結晶あるいは加工熱処理により、結晶粒微細化が達成される。 しかし、

これらの方策により得られる結晶粒微細化には、従来限界があった。 現在実用大型構造材料で

得られてい最も細かい平均結晶粒径は、鉄鋼材料の場合で 5μｍ程度、アルミニウム合金の場合

で 10μｍ程度である[10]。 Fig.1.1 から分かるように、もし、結晶粒径を 1μｍ以下にまで超微細

化することが出来れば、機械的性質の飛躍的な向上が実現できる可能性がある。 そこで、近年

では、結晶粒超微細化を実現するために、新たな方策が種々試みられている。 

大型バルク材の結晶粒超微細化を試みる場合では、上述の加工熱処理の条件を限界まで最

適化する方策[13-14]と、非常に大きな塑性変形を材料に与える強ひずみ加工[13,15]が用いられ

ている。 強ひずみ加工の方法には、Fig.1.2に模式的に示すように、屈曲した溝のついたダイスに

繰り返し材料を通し、単純せん断変形による大きな塑性変形を行う Equal Channel Angular 

Pressing (ECAP)法(a)［16-28］や、ディスク状の試料に対して圧縮力を加えながら大きなねじり変

形（円周方向のせん断変形）を行う High Pressure Torsion (HPT)法(b)［29-33］、各変形パスごとに
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圧縮方向を 90 度変化さることにより試験片寸法をほぼ一定に保って繰り返し圧縮を行う多軸圧縮

（Multiple compression）(c) [34-37]、および粉末の Mechanical Milling(MM)法(d)［38-42］などがあ

る。 また、我々の研究グループでは圧延を利用した強ひずみ加工法である繰り返し重ね接合圧

延法(Accumulative Roll-Bonding: ARB)(e)[43-66]を独自に考案している。 ARB 法は、現時点で

大型バルク材の連続加工に適用可能な唯一の強ひずみ加工プロセスであり、接合圧延、切断、

表面処理、積層よりなる手順を繰り返して大ひずみを材料に与える。 Table1.2 には、種々の強ひ

ずみ加工プロセスにより実際に到達された結晶粒径をプロセスごとに示している。 同じ金属で比

べた場合、プロセスによって得られる粒径が異なる場合もあるが、いずれの方法においても種々

の合金で粒径 1μｍ以下の超微細結晶粒組織を得ることに成功している。 

しかしながら、これまでの研究により強ひずみ加工による結晶粒超微細化は、少なくともひずみ

４以上の塑性変形を材料に与える必要があるとされる[45]。 また、加工熱処理による結晶粒超微

細化の場合も、低温でしかも出来れば１パスで大きなひずみを導入することが必要となる[14]。 
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Table 1.2  Ultrafine grain sizes obtained by various processes for severe plastic deformation. 
 

Process Materials Grain size Reference 

Interstitial free (IF) steel 270nm in thickness* [44-45] 

0.13wt%C steel (JIS-SS400) 

(Ferrite+ Pearlite) 
110nm in thickness* [46] 

1100-Al 270nm in thickness* [47-48] 

5083-Al 80nm [49] 

OFHC Cu 160nm in thickness* [50] 

ARB 

36wt%Ni steel 87nm in thickness* [51] 

Ultra low carbon steel (Ferrite) 200nm [16] 

0.08wt%C steel  (Ferrite+Pearlite) 200nm [17] 

0.15wt%C-1.1Mn steel   

(Ferrite+Pearlite) 
200nm [19] 

4N-Al 1300nm (500-1500nm) [20-21] 

Al-1wt%Mg 450nm [22-23] 

Al-3wt%Mg 270nm [22-23] 

Al-3%Mg 200nm [24] 

Al-0.2wt%Zr 700nm [22] 

Al-1.7at%Cu (α+θ’) 
50nm in thickness 

500nm in longitudinal length*
[25-26] 

Al-1.7at%Cu (single phase) 100nm [26] 

3N-Cu 210nm [27] 

ECAP 

4N-Cu 200nm [28] 

3N-Fe (ARMCO iron) 100nm [29] 

Ferritic stainless steel (25wt%Cr) 50nm [30] 

Al-1.5%Mg 200nm [31] 

Al-Zn-Mg-Cu-Fe 300nm [32] 

TS 

Mg-1.5%Mn-0.3%Ce 100nm [33] 

304 type austenite strainless steel

(8.35wt%Ni-18.09%Cr) 
250nm [34-36] 

Multiple compression 

4N-Cu 200nm [37] 

Fe 30nm [38] 

Fe-0.2%O (Fe/Fe3O4 powder) 700nm** [39] 

Fe-0.6%O (Fe/Fe3O4 powder) 350nm** [39] 

Fe-1.5%O (Fe/Fe3O4 powder) 200nm** [39-40] 

316L type austenite strainless steel

(12.09wt%Ni-16.26%Cr) 
15nm [41] 

MM 

3N-Al 26nm [42] 
* Pancake-shape grains. 
** Consolidated by hot-rolling at 700oC after mechanical milling. 
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これらの大きな塑性ひずみを与えるためには、莫大な塑性加工エネルギーと巨大な容量を持つ

加工が必要になる。 さらに、新しい装置の導入や大幅なプロセスの変更が必要となる可能性もあ

る。 これらは、強ひずみ加工あるいは極限条件下での加工熱処理による結晶粒微細化の、実用

上の大きな問題点である。 

ところで、超微細結晶粒材料には、もう一つの問題点がある。 最近の研究[48，61]により、少な

くとも単相超微細粒材料は、高強度を示すものの均一伸びが大きく低下することが明らかになって

いる。 Fig.1.3 には、Tsujiら[48]により報告された、種々の超微細結晶粒径を有するＴｉ添加ＩＦ

(Interstitial free)鋼の応力-ひずみ曲線を示している。 この研究では結晶粒超微細化はARBによ

り達成され、その後、種々の条件で焼鈍を行うことにより、平均粒径を様々に変化させている。 降

伏応力は結晶粒超微細化に伴い著しく増加しているものの、均一伸び（引張強さを示した公称ひ

ずみ）、及び全伸びは結晶粒径１μmを境に大きく低下している。 こうした挙動は、例えば純アル

ミニウムなどでも報告されており[61]、単相超微細粒材料に広く見られる特性であると考えられて

いる。 超微細粒材料における均一延性の著しい低下は、くびれなどの塑性不安定現象により説

明できることも明らかとなっている[48,61]。 そこで、近年では何らかの方法で、塑性不安定現象
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発現を抑えて、超微細粒材料に延性を持たせようという試みがなされつつある。

以上のように、近年では、主として強ひずみ加工により、平均粒径１μｍ以下までの結晶粒超

微細化は達成されている。 しかし、（１）超微細化には相当ひずみ４以上の大きな塑性変形が必

要であること、（２）少なくとも単相超微細粒材料の場合には、高強度は達成されるものの、延性

（均一伸び）が低下することの、二点の大きな問題点が明らかとなっている。 

 

 

１．１．２ マルテンサイトを出発組織とした加工熱処理による結晶粒超微細化 

 

前節で指摘した結晶粒超微細化の問題点を解決する方法として、本研究では、低炭素鋼の結

晶粒超微細化を実現する簡便かつ新たな加工熱処理法を提案する。 この新たな加工熱処理法

の特徴は、炭素鋼のマルテンサイト組織を出発組織とする点にある。 

マルテンサイト変態はせん断型無拡散相変態であるため、母相オーステナイトとマルテンサイト

との間に特定の結晶方位関係が存在することになるが、低炭素鋼のラスマルテンサイトの場合、次

に示す Kurdjumov-Sachs（Ｋ－Ｓ）の結晶方位関係[67]が成り立つことが知られている。 

{111}γ//{110}α’、<110>γ//<111>α’    (6.1) 

この関係式は FCC 構造を有する母相オーステナイト（γ）の｛111｝面と BCT 構造を有するマルテ

ンサイト（α’）の{110}面が平行、かつ、オーステナイトの<110>方向とマルテンサイトの<111>方向

が平行になることを示している。 
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Ｋ－Ｓの方位関係が存在するために、ラスマルテンサイト組織は階層的な組織構成を有する。 

Fig.1.4 にラスマルテンサイト組織の模式図を示す。 一つの旧オーステナイト粒内部に生じるマル

テンサイトは、（１）マルテンサイトラス、（２）母相オーステナイトと同じ方位関係を有するマルテンサ

イトラスの集合体であるブロック（バリアント）、（３）同じオーステナイトの｛１１１｝面を有するブロック

の集団であるパケットという３つの組織単位から構成される。 隣接するブロック間やパケット間、あ

るいはブロック/パケット間のバウンダリは方位差 15 度以上の大角粒界になりうることが知られてい

る[68]。 これらの変態により導入されたバウンダリにより、旧オーステナイト粒は分断されているた

め、ラスマルテンサイト組織は一種の微細粒組織となっている。 さらに、ブロックやパケットは矩形

形状を有するなど、マルテンサイト組織は複雑な組織形状を示す。 

また、マルテンサイト変態時には塑性変形による補足変形が生じる[67]ため、内部に多数の転

位、あるいは変形双晶を有する。 ラスマルテンサイト組織の場合、大部分は転位による補足変形

が生じる。 Ｆｉｇ.1.5に、Kehoeら[69]と西山ら[70]によって報告されている種々の炭素量を含有する

鋼のマルテンサイト中の転位密度を示している。 研究者によって相違があるものの、いずれも

1015ｍ-2オーダーの高い値を示し、炭素量の増大とともに、転位密度が増加していることが知られ

ている。 さらに、マルテンサイト変態は無拡散変態であることから、母相オーステナイト中にある固

溶炭素原子は、そのままマルテンサイトに引き継がれ、マルテンサイトは炭素の過飽和固溶体とな

る。 
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以上のように、ラスマルテンサイト組織は、（１）一種の微細粒組織であること、（２）複雑な形状を

有すること、（３）高い転位密度を有すること、および（４）炭素の過飽和固溶体であることという、４

つの組織的特徴を有する。  

特徴（１）（３）（４）にあるように、マルテンサイト組織には、ブロック境界やパケット境界といったバ

ウンダリや転位および過飽和固溶炭素といった格子欠陥が多数存在する。 そのため、マルテン

サイト組織の自由エネルギーは非常に高い。 したがって、もし、マルテンサイト組織を加工熱処

理の出発組織とすれば、強ひずみ加工のように大きな塑性加工エネルギーを投じなくとも、結晶

粒超微細化が達成される可能性がある。 これが本研究のそもそもの着眼点である。 

鋼のマルテンサイトは、一般に非常に硬い組織であるとされ、製造プロセスにおける最終組織と

して用いられているのが常である。 本研究のようにマルテンサイトを加工熱処理の出発組織に用

いる研究は、従来ほとんど存在しない。 数少ない例として、これまでに、時実ら[70]や高木ら[71]

により、低炭素鋼マルテンサイトを出発組織とする加工熱処理が研究されている。 しかし、時実ら

[70]は低炭素鋼マルテンサイトに対して冷間圧延を施した後に、オーステナイト域に再加熱し、逆

変態によって母相であるオーステナイト結晶粒を微細化することを目的とした。 従って、彼らの研

究の目的は、本研究とは大きく異なる。 また、高木ら[71]の研究では、マルテンサイトを冷間圧延

後、比較的高温（600℃以上）のフェライト域で焼鈍することにより、加工されたマルテンサイトのフ

ェライト域での再結晶挙動が検討されているが、超微細フェライト粒が得られたとする報告はなさ

れていない。 

以上の背景のもと、本研究では、（１）鉄鋼材料のマルテンサイト組織を出発組織とした加工熱

処理により、強ひずみ加工を行わずに結晶粒超微細化する新しい方法を確立すること、および、

（２）マルテンサイトを出発組織とした加工熱処理により得られた超微細粒組織を有する材料の機

械的性質を明らかにすること、そして、（3）マルテンサイトを出発組織とした加工熱処理による結晶

粒超微細化機構を解明することを目的とした。 

 

 

 

１．２ 本論文の構成 

 

本論文は全７章より構成される。 

第１章では研究の背景と目的を述べた。 

第２章では、低炭素鋼のマルテンサイトを出発組織として、圧下率 50％の冷間圧延と焼鈍を施

すプロセスにより、実際に結晶粒超微細化が可能であることを明らかにする。 また、マルテンサイ

トの冷間圧延・焼鈍プロセス中の微細粒組織形成過程と強ひずみ加工による結晶粒微細化過程
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を比較し、両者の類似点と相違点を明らかにする。 

第３章では、マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍により得られた超微細粒組織を有する低炭素鋼

の室温引張特性、および衝撃試験による靭性を明らかにする。  

第４章では、マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍プロセスにおける冷間圧下率（ひずみ量）が組織

と機械的性質におよぼす影響を明らかにする。 また、組織と機械的性質の関係についても考察

する。 

第５章では、マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍プロセスにより得られる組織と機械的性質におよ

ぼす含有炭素量の影響を明らかにする。  

第６章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍中の結晶粒超微細化機構を明らかにする。 

第７章では、本研究により得られた知見を総括する。 
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第 ２ 章  低 炭 素 鋼 の マ ル テ ン サ イ ト を 出 発 組 織 と し た       

冷間圧延・温間焼鈍による結晶粒超微細化 
 

 

 

２．１． 緒言 

 

 本研究の目的は、マルテンサイトを出発組織とした加工熱処理により、強ひずみ加工によらずに

結晶粒を超微細化し、高強度化を達成することにある。 本章ではまず、実際にマルテンサイトを

出発組織とした加工熱処理により、結晶粒超微細化が可能であるかどうかを実験により検証する。 

 加工熱処理には、Fig.2.1 に示したように、冷間圧延と焼鈍のみからなる、最も簡便な方法を用い

た。 冷間圧延の圧下率は、通常の圧下率の範囲内である50％（εvM=0.8）とした。 また、強ひず

み加工による結晶粒超微細化において、温間域での加工または冷間加工と温間域焼鈍により、

結晶粒超微細化が達成されるという報告[1]があるため、圧延後の焼鈍は 500℃近傍の温間域で

行った。 以上のプロセス中の組織変化を詳細に観察し、マルテンサイトを出発組織とした圧延・

焼鈍プロセスによる結晶粒超微細化の可能性を明らかにすることを本章の目的とした。 
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２．２  実験方法 

 

試料にはTable.2.1 に示す組成を有する普通低炭素鋼(JIS-SS400）の熱延板 （板厚２mm×板幅

25mm×長さ 200mm） を用いた。 受入材は、Fig.2.2 の走査型電子顕微鏡（SEM）組織に示す様

にフェライト・パーライト組織を示した。 平均フェライト粒径は 5.6μmであった。 また、ポイントカ

ウンティング法により測られた炭化物の体積率は 2.3％であり、Ｆｅ－Ｃ平衡状態図より計算される

セメンタイトの体積率（２.0％）とほぼ一致した。 受入材に対して、Ar＋10vol%H2雰囲気炉を用い、

1000℃×0.9ksオーステナイト化熱処理後、水冷により焼入し、組織をマルテンサイトとした。 通常、

低炭素鋼は焼入性が悪いとされるが、オーステナイト化熱処理を高温で行ってオーステナイト粒

径を粗大にすることにより、焼入性を確保した。 焼入まま材に対して圧下率 50％ （相当ひずみ*

注 1）εvM=0.8) の冷間圧延を施した。 冷間圧延は、ロール径 310ｍｍの二段圧延機を用いて､ ロ

ール周速 17.5m/minで、３パスに分けて施された。 また、ロール表面をマシン油（出光製、ダフニ

ーメカニックオイル）を塗布した潤滑状態とした。 マルテンサイトの冷間圧延は、割れ等の欠陥を

生じることなく行う事ができた。 圧延材に対し、200℃から 700℃までの各種温度で 1.8ks (30 分

間)焼鈍を施し、その後水冷した。  

 

 

Table.2.1  Chemical composition of the material studied.(wt%) 

 C N Si Mn P S Fe 

0.13%C 0.13 0.004 0.01 0.37 0.020 0.004 bal. 

 

 

注１）圧延前後の板厚をそれぞれt t0, 1であった場合、相当圧下ひずみεvMは次式（2.1）で計算される[4]。 

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−=

0

1ln
3

2
lt
t

vMε     （2.1） 

ただし，圧延により板は平面ひずみ圧縮されると仮定している。 
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組織観察は光学顕微鏡（光顕）、走査型電子顕微鏡（Scanning Elwctron Microscope; SEM）お

よび透過型電子顕微鏡（Transmission Electron Microscope; TEM）を用いて行った。 SEM観察は

日本電子製JEOL-5600 を用いて、加速電圧 25ｋVで行い、TEM観察は日立製H-800、または、

Philips社製CM-200 を用いて加速電圧 200ｋVで行った。 観察面はFig.2.3 に示すように、板幅方

向（Transverse Direction; TD）を法線方向とする面（TD面）とした。 光顕観察用試料とSEM観察

用試料は、観察面をアルミナ粉末を用いたバフ研磨により表面を鏡面とした後に、3％ナイタール

（3vol%NHO3+97vol%CH3OH）中に、約 60s（光顕観察）、あるいは 3-5s（SEM観察）浸すことにより

組織を現出させた。 また、TEM観察用試料は、機械研磨によりTD面に平行な厚さ 50μmの薄片

を作製後、10vol%過塩素酸＋酢酸溶液を電解液として、ツインジェット型電解研磨装置

（Tenupole-8）により薄膜化した。 また、一部の試料についてはTEM観察時にKikuchi線による局

所方位解析も行った。 Ｋｉｋｕｃｈ線とは、入射電子線が一度非弾性散乱してわずかにエネルギー

を失った後に、再びブラッグ反射を起こす結果生じる黒白の直線対からなる回折図形である[2]。 

Ｋｉｋｕｃｈｉ線回折図形を用いることにより、局所領域の結晶方位を誤差 0.1 度の高い精度で測るこ

とができる[2]。 TEM（Philips社製CM-200）により、Kikuchi線回折図形を得て、Zaefferer [3]によっ

て開発されたプログラムにより解析した。  
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２．３  低炭素鋼マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍中の組織変化 

 

２．３．１ 焼入材のマルテンサイト組織 

 

焼入ままのマルテンサイト組織を Fig.2.4 に示す。 それぞれ光顕組織(Ｆｉｇ.2.4（a）)、SEM 組織(Ｆｉ

ｇ.2.4（b）)及び TEM 組織(Ｆｉｇ.2.4(c))である｡ 光顕組織(Ｆｉｇ.2.4（a）)は典型的なラスマルテンサイ

ト組織[4-5]を示した。 旧オーステナイト(γ)粒径は約270μmであった。 このようにオーステナイ

トを粗大化させることにより、普通低炭素鋼であっても焼き入れ性を向上させ、マルテンサイト組織

を得ることができた。一部の旧γ粒界近傍や、板の表面から50μm以内の脱炭領域では初析フェ

ライトも観察されたが、試料中の面積率で 95％の領域がラスマルテンサイト組織を示していた。 

SEM 組織(b)ではパケットやブロック[5-6]からなる複雑で微細な組織が観察され、TEM 組織(c)で

は典型的なマルテンサイトラス[5-6]が観察された。 ラスの平均間隔は約 170ｎm であり、ラスの内

部には高密度の転位が観察された。 
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２．３．２ 50％圧延材の組織 

 

Fig.2.5(a)に 50％（εvM=0.8）圧延材のTD面光顕組織を示す。 図中の組織の方向は、水平方

向が圧延方向(Rolling Direction; RD)であり、それと垂直な方向が板厚方向（Normal Dorection; 

ND）である。 光顕観察では圧延方向に長く伸びた黒い帯状の組織が認められた。 黒い帯状組

織はその形態から、旧γ粒界に沿って出現したと考えられる。 しかし、板厚方向に沿って測った

帯状組織の平均間隔は 79μmであり、旧γ粒が試料の外観形状と同様に変形すると仮定して見

積もられる旧γ粒界の間隔（135μm）よりもかなり小さかった。 このことから、観察された黒い帯状

の組織は旧γ粒界だけでなく、一部のパケット境界やブロック境界にも沿って出現していると考え

られる。 また、旧γ粒内部には複雑なメタルフローが観察された。 

Fig.2.５(b)は 50％（εvM=0.8）圧延材のSEM組織である。 SEM組織では光顕で観察された複雑

なメタルフローの詳細が観察され、図中にアルファベット（A、B、C）で示した三種類の特徴的な組

織に分類することが出来た。 三種類の変形組織の個々の特徴は以下のとおりである。 

 

A： 圧延方向に長く伸びた非常に微細なラメラ組織 

B: 不規則に屈曲したラメラ状組織 

C: せん断帯を伴う屈曲したマルテンサイトラス組織 

 

Fig.2.5(b)中の白い破線はそれぞれの組織の境界を示している。 SEM 組織よりポイントカウンティ

ング法により測定された個々の組織を示す領域の面積率はそれぞれ、50％(A)、４３％(B)、および

７％(C)であった。 また、矢印で示したバウンダリの近傍では局所的に複雑なメタルフローが観察

された。 これは光顕組織（Fig.2.5(a)）で観察された黒い帯状組織に対応すると考えられる。 

SEMにおいて観察された3種類の形態はTEM観察においても認められた。 Fig.2.6に50％（ε

vM=0.8）圧延材のTD面TEM組織を示す。 Fig.2.6（a）にはFig.2.5（ｂ）のＡに相当する組織を示し

ている｡ この組織はラメラ状転位セル組織（Lamellar Dislocation Cell; ＬＤＣ）により構成されてい

た。 ＬＤＣ組織は圧延方向に長く伸びたラメラ状バウンダリと、隣接するラメラバウンダリを板厚方

向に繋ぐバウンダリから形成されており、ラメラ状バウンダリの平均間隔は 6０nmと非常に微細であ

った。 また、一部にはせん断帯も観察された。 図には、白丸で示した領域（直径1.6μm）から得

た制限視野回折図形（SADパターン）も合わせて示す。 LDC組織から採取したSADパターンは

大きく弧を描いており、微小領域内に異なる結晶方位が多数存在することを示唆している。  
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Fig.2.5 OM (a) and SEM (b) microstruCllIres 01 the 0.13%C steel 50% 
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Table 2.2  Characteristics of the lamellar deformation structures in various kinds of deformed 
materials. 

 

Material Deformation 

process & 

temperature 

Total 

strain 

Boundary spacing Mean misorientation References

Ni(99.99%) rolling, RT 4.5 about 100nｍ about 20o [8] 

Al（A1200） rolling, RT 5.0 about 300nｍ 29.2o [9] 

Al（A1100） ARB, 473K 4.8 270nm 37.3o [11] 

0.13%C-steel 

(ferrite + pearlite 

starting structure) 

ARB, RT 4.0 110nm ring-like SAD pattern [9] 

0.13%C-steel 

(Martensite 

starting structure) 

rolling, RT 0.8 60nm ring-like SAD pattern this work

 

 
LDC組織と同様のラメラ状組織(Lamellar boundary structure)[7]は、圧延により強加工されたFCC
金属[7-9]やＡＲＢにより強ひずみ加工された種々の金属[10-11]において観察されている。 Table 

2.2には種々の金属において報告されているラメラ状組織の特徴を示している。 通常、ラメラ状組

織は相当ひずみ４以上の強ひずみ加工材で観察されている。 また、ARBや圧延により強加工さ

れたNiやAlにおいて観察されるラメラバウンダリは、その多くが 15 度以上の大きな結晶方位差を

担う大角粒界(High Angle Boundary; HAB)であることが証明されている。 通常は強ひずみ加工

を行うことによって初めて得られるラメラ状組織が、マルテンサイト組織を出発組織とした場合、圧

下率 50％（εvM=0.8)のみの冷間圧延により得られたことは注目に値する。 
Fig.2.6（ｂ）中の矢印をつけた部分には旧γ粒界が観察され、旧γ粒界の上方にはＬＤＣ組織

が認められる。 さらに、旧γ粒界の下の領域には、不規則に湾曲したラメラ状の組織（Irregularly 

Bent Lamella; ＩＢＬ）が観察された。 この領域は Fig.2.5（ｂ）の B に相当すると考えられる。 IBL
組織を構成しているバウンダリは、焼入まま材のラスバウンダリや LDC 組織中のラメラバウンダリと

比較すると不明瞭であった。 ＩＢＬ組織から採取したＳＡＤパターンは、ＬＤＣ組織から採取したも

のと同様に大きな弧を描いており、ＩＢＬ組織中にも大きな局所方位差が存在していることが示唆さ

れる。 また、旧γ粒界近傍では複雑なメタルフローが観察され、高い転位密度を示唆する黒いコ

ントラストも観察された。 これらの領域は光顕（Ｆｉｇ.2.5(ａ)）で観察された黒い帯状組織に対応す

る。 すなわち、光顕組織で黒く優先的にエッチングされた領域は、粒界による変形の拘束効果

により、局所的に大きなひずみまで塑性変形された不均一変形領域であると考えられる。 旧γ

粒界近傍には、マルテンサイト組織と比べると低い強度を有する初析フェライト組織が存在したと
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も考えられるが、その場合には、同様の拘束効果はより顕著に生じると考えられる。  

Fig.2.6（ｃ）には、ＳＥＭ組織で観察されたFig.2.6（b）中のＣの組織に対応する、屈曲したマルテ

ンサイトラス組織（Kinked lath; ＫＬ）が観察された。 ＫＬ組織は、圧延方向と約３０度の角度をな

す大きなせん断帯により局部的にせん断されたマルテンサイトブロックの形態を有していた。 ＫＬ

組織は、マルテンサイトラスの伸長方向がＮＤに平行な場合に生じているようであった。 このこと

は、マルテンサイトラスの伸長方向がＮＤに平行なマルテンサイトブロックは、圧延により変形しに

くいことを示している。 ＫＬ組織から採取したＳＡＤパターンは、ほぼ単一のネットパターンを示し

ており、ＫＬ組織がマルテンサイトラスの形態を引き継いでいることを示す。 せん断帯の発生に伴

い、ＫＬ組織を取り囲む境界はジグザグ形状を有していた。 その結果、ＫＬ組織の境界近傍では、

複雑なメタルフローが生じていた。 こうした領域から採取したＳＡＤパターンは大きく弧を描き、大

きな局所方位差が存在することを示していた。 

 

 

２．３．３ 焼鈍材の組織 

 

Fig.2.7は 50％圧延後、種々の温度で 1.8ks焼鈍した試料のＴＤ面ＴＥＭ組織である。 400℃以

下の焼鈍材では圧延まま材とほぼ同じ組織が観察された。 Ｆｉｇ.2.7(a)に示した 400℃焼鈍材のＴ

ＥＭ組織には、主にＬＤＣ組織が観察される。 一方、500℃焼鈍材(b)では超微細フェライト粒が

大部分の領域で観察された。 また、超微細フェライト粒の平均粒径は 180nmであり、それぞれの

粒は明瞭なバウンダリにより囲まれていた。 また、粒の形状は等軸形状のものが多いことがわか

る。 さらに、粒内や粒界に、直径 50‐200nmの炭化物が均一に分散していた。 これは、出発組

織であるマルテンサイトが炭素の過飽和固溶体であるため、焼鈍中に析出したものと考えられる。 

一方で、（ｂ）の右上の領域で観察されるように、典型的な焼戻マルテンサイト組織といって良いブ

ロック形状の領域も一部に認められた。 また、焼戻マルテンサイト組織を示す領域の中に、超微

細フェライト粒が圧延方向と約 45 度の角度を成す帯に沿って観察された。 こうした領域は、50％

（εvM=0.8）圧延材で観察されたＫＬ組織に対応する。 以上の観察結果より、50％（εvM=0.8）圧

延材中の大きな局所方位差を有していたＬＤＣ組織やＩＢＬ組織が温間域焼鈍により等軸超微細

粒組織となり、せん断帯を示した部分を除くＫＬ組織は焼戻マルテンサイト組織となると考えられる。 

超微細フェライト粒、炭化物および焼戻マルテンサイトからなる複相超微細粒組織は、550℃焼鈍

材(d)においても観察された。 600℃以上の焼鈍材(d)では、粒径数μｍにまで粒成長した粗大粒

が観察され、また、炭化物も直径 300nm以上にまで粗大化したものが認められた。 以上より、複

相超微細粒組織は 500℃から 550℃の温間域で得られることが明らかとなった。 

複相超微細粒組織が観察された500℃焼鈍材において、局所結晶方位の解析を行った結果を

Fig.2.8および Fig.2.9に示す。 Fig.2.8 には 500℃焼鈍材のTD面TEM組織(a)と、対応する領域 
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内において観察されたバウンダリの方位差を示したマップを示している。 （b）の方位差マップに

おいては、方位差15度以上の大角粒界（ＨＡＢ）は太線で、方位差15度未満の小角粒界（ＬＡＢ）

は細線で示されている。 破線で示した粒界の方位差は測定していない。 また、炭化物は灰色

で示している。 ここで、方位差は Kikuchi 線回折図形により個々の超微細フェライト粒あるいはサ

ブグレインの方位を決定し、隣接する粒間の結晶方位差を計算して得た。 結晶方位差の計算方

法は、章末のＡｐｐｅｎｄｉｘで詳しく述べている。 （ａ）ではほぼ等軸形状の超微細フェライト粒組織

が観察された。 結晶方位差を評価すると、（ｂ）の方位差マップが示すように、超微細フェライト粒

は大部分、大角粒界により囲まれていた。 測定されたバウンダリの方位差の平均値と大角粒界

の割合をTable2.3に示している。 測定されたすべてのバウンダリの平均方位差は28.6度であり、

大角粒界の占める割合は 70％であった。 この結果は、本研究で新しく提案したプロセスにより得

られる超微細フェライト粒組織が、大角粒界によりサブミクロンサイズに分断された多結晶体である 
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ことを示している。 表では、観察されたバウンダリを圧延方向に平行に近いバウンダリと圧延方向

に垂直なバウンダリの二種類に分類し、それぞれの平均方位差、および大角粒界の割合も示して

いる。 ただし、方位差を測定されたバウンダリのうち、13個のバウンダリはRDとほぼ45度の角度

を成していたため、どちらのグループにも分類しなかった。 大角粒界の割合に関しては、RD に

平行に近いバウンダリの方が、RD に垂直なバウンダリよりも、大きな値を示した。 同様の傾向は

強ひずみ加工により得られたラメラ状組織において報告されている[7-11]。 
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Table 2.3 Mean misorientation and fraction of HAB in the ultrafine grained microstructure of the 
0.13%C steel 50% (εvM=0.8) cold-rolled and annealed at 500oC. The starting microstructure was 
martensite. Corresponding to the data of Fig.2.8. 

 

ig.2.9 は、個々の粒の結晶方位をすべて示した{001}極点図(a)および各測定点の方位を示し

た

 
 mean misorientation fraction of HAB 

whole boundaries 28.6° 70％（73/104） 

near parallel to RD 35.0° 96％（48/50） 

near perpendicular to RD 20.2° 20％（19/41） 

 

 

 
 

 
 

 
 
F
マップ(b)である。 １個の旧オーステナイト粒内に対応する狭い領域（13μm×7μm）にて測定

されたにも関わらず、極点図(a)中のデータ点は非常に散乱しており、特定の集合組織を有してい

ないことがわかる。 しかしながら、(b)が示すように、良く似た方位を有する結晶同士は密集して小

さなコロニーを形成している傾向を示した。 これはプロセスの出発組織であるラスマルテンサイト

のブロックやパケットといった初期の構造に由来すると考えられる。 
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２．４  結言 

本章では、普通低炭素鋼（0.13％C:JIS-SS400）に対して、マルテンサイトを出発組織とし、圧下

) マルテンサイトを出発組織として、圧下率 50％（相当ひずみεvM=0.8）まで冷間圧延された

 

) 温間（500℃）焼鈍により、平均粒径 180nm の超微細フェライト粒組織が得られた。 超微細

 

) 以上の結果より、マルテンサイトを出発組織とすれば、圧下率 50%程度の冷間圧延と温間
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率 50％（εｖM=0.8）の冷間圧延と温間域での焼鈍を施すことにより、結晶粒超微細化が可能であ

ることを示した。 また、強ひずみ加工プロセスにより得られる超微細粒組織の詳細を検討した。 

本章において得られた主要な知見を以下に述べる。 

 

(１

低炭素鋼には特徴的な三種類の組織、(a)圧延方向に伸長したラメラ状転位セル組織

（LDC組織）、(b)不規則に屈曲したラメラ状組織（IBL組織）および(c)せん断帯を伴う座屈し

たマルテンサイトラス組織（KL組織）が観察された。 LDC組織が最も広い領域で観察され、

また、ラメラバウンダリの平均間隔は 60nmと非常に微細であった。 LDC組織は大きな局

所方位差を有しており、強ひずみ加工された金属に観察されるラメラ状組織と同様の特徴

を有していた。 

(２

フェライト粒のバウンダリの結晶方位差を評価したところ、70％以上が方位差 15 度以上の

大角粒界であった。 温間焼鈍材は、超微細フェライト粒組織に加えて、炭化物が均一に

分散しており、また、一部には焼戻マルテンサイト組織も存在する、複相超微細粒組織を有

していた。 

(３

域焼鈍という簡単な加工熱処理により、複相超微細粒組織が得られることが明らかとなった。

この方法は、強ひずみ加工を必要としない画期的な新プロセスとなりうる可能性を有してい

る。 以下の章では、得られた複相超微細粒組織の機械的性質を明らかにする（第３章）とと

もに、冷延圧下率の影響（第４章）、炭素量の影響（第５章）、そして本法による超微細粒組

織の形成過程（第６章）について順番に論じることにする。 
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Ａｐｐｅｎｄｉｘ ２Ａ 結晶方位差の計算方法 

 

圧延材の場合、個々の粒の結晶方位は、圧延方向(RD)、板面方向(ND)および板幅方向(TD)に

平行な結晶方位、[h k l]、[u v w]および[p q r] を用いて、 

⎟
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜
⎜

⎝

⎛
=

lrw
kqv
hpu

M     （２Ａ.1） 

で示される方位行列Ｍにより記述することが出来る。 ただし、個々の結晶方位、[h k ]、[u v w]お

よび[x y z]は、 

l

1222 =++ lkh           （２Ａ.2） 

1222 =++ wvu           （２Ａ.3） 

1222 =++ rqp           （２Ａ.4） 

[h k l ] ⊥ [u v w]      （２Ａ.5) 

 

の関係を有する。 

 結晶Ａと結晶Ｂの結晶方位が、それぞれＭＡとＭＢ であった場合、二つの結晶方位の関係は次

式（２Ａ.5）で規定される回転行列Ｒ を用いて示すことが出来る。 

 

BA RMM =  ( )( ijrR =   i,j = 1-3 )    （２Ａ.６）    

 

回転行列は、結晶方位ＭＡと結晶方位ＭＢの回転関係を示し、共通回転軸を示す固有ベクトル 

（H K L)は 

⎟
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜
⎜

⎝

⎛

−
−
−

=
⎟
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜
⎜

⎝

⎛

1221

3113

2332

rr
rr
rr

L
K
H

       （２Ａ.７） 

と示される。 固有ベクトルに垂直なベクトル(-K,L,0 )と、このベクトルに対して回転操作Ｒにより回

転させたベクトル間の角度が結晶間の方位差θＡＢとなる。 θＡＢ は回転行列の成分を用いると、

次式により与えられる。 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ −++

= −

2
1

cos 3322111 rrr
ABθ       （２Ａ．８） 

ただし、ＢＣＣ結晶の場合、結晶構造の対称性により、結晶方位ＭＡ、ＭＢ はそれぞれ２４通りの表

現の仕方が存在するため、一方の方位ＭＡを固定し、ＭＢのすべての表現に対してθＡＢ を算出し、

その値が最小となるものを結晶方位差として採用した。 
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第３章 低炭素鋼マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍により  

得られた複相超微細粒組織の機械的性質 
 

 

 

３．１． 緒言 

 

 前章では、低炭素鋼のマルテンサイト組織を出発組織とすることにより、圧下率50%（相当ひずみ

εvM=0.8) の冷間圧延と 500℃から 550℃の温間域での焼鈍のみで、粒径 100nm‐200nmの等軸

形状の超微細フェライト粒と均一に分散析出した微細炭化物および焼戻マルテンサイトからなる

複相超微細粒組織が得られることを明らかにした。 本章では、上記のプロセスにより得られた材

料の機械的性質を明らかにすることを目的とする。 

 超微細粒材料の機械的性質に関しては、強ひずみ加工により得られた材料を用いた研究が盛

んに行われている。 これらの研究において、最も基本的な機械的性質である室温引張特性に関

する報告は多数ある[1-2]。 そうした結果より、少なくとも単相超微細粒材料の場合、高強度化は

達成されるものの､延性が大幅に低下することが明らかとなった。 そのため、現在は何らかの方法

により超微細粒材料の延性を向上させようという試みが精力的に行われている。 一方、引張特性

と同様に重要な特性である靭性に関する研究例は非常に少ない。 そこで本章では、室温引張

特性および衝撃試験により測られる靭性の両方を明らかにする。 また、得られた機械的性質と、

第２章で明らかにした組織との関係を考察する。 

 

 

 

３．２ 実験方法 

 

試料として、普通低炭素鋼（JIS-SS400）の熱延板 （サイズ：厚さ２mm×長さ 200mm×幅２５mm） 

を用いた。 これは、第２章で用いたものと同じ試料である。 第 2 章で示したマルテンサイトの冷

間圧延・焼鈍プロセスを施して得られた各種試料（焼入材、圧延材、各種温度での 1.8ks焼鈍材）

に対して、引張試験および微小衝撃試験を行った。 引張試験は、Ｆｉｇ.3.1 に示す平行部幅 5mm

×長さ 10mmのＪＩＳ-5号試験片の1/5サイズの試験片に対して、インストロン型万能試験機を用い
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て、クロスヘッドスピードを 0.5mm･min -1と一定（初期ひずみ速度：8.3ｘ10-4ｓ-1）にして行った。 公

称応力 ｓ、および公称（塑性）ひずみ epは次式を用いて算出した。 

0S
Ps =      (3.1) 

E
s

L
lep ′
−

∆
=

0

      (3.2) 

ここで、Pはロードセルにより測定した荷重、S０ は平行部初期断面積、Δｌ は平行部の変位（Δｌ

>0）、Loは平行部初期長さ（10mm）、および

 

E′は見かけのヤング率である。 強度の指標として、

塑性ひずみ0.2％での公称応力である 0.2％耐力、および公称応力の最大値である引張強さを求

めた。 また、引張強さを示した時点での公称ひずみを均一伸びとし、破断後の試験片をつき合

わせて、試験前にあらかじめ付けておいた標点間距離の変化より求めた伸びを全伸びとして求め

た。 一部の試料に関しては、真ひずみεおよび真応力σを次式により求めた。 

)1( eln +=ε          (3.3) 

)1( es +=σ      (3.4) 

 加工硬化率ｄσ/dεは、以下の手順により求めた。 応力-ひずみ曲線は、真ひずみの間隔約

5.0x10-5で採られたデータ(εi,σi)により構成されている。 そこでまず、隣接する二点の値を用い

て、加工硬化率 ｈi=（σi+1-σi）/(εi+1-εi) を、すべてのひずみεiに対して求める。ただし、ロード

セルにより測定される荷重データは、その測定誤差や機械的振動に起因したばらつきを含んでい

るため、この時点ではｈは正負に交互に振れた値を示すなど、大きくばらついている。 そこで次

に、加工硬化率-ひずみ曲線中のデータ点（（εi+εi+1）/2, hi）に対して、隣接する二点の平均値

を計算し、その値を元の値の代わりに用いる。 こうした平均をとる作業をもう一度繰り返して得ら

れたデータ点により、加工硬化率-真ひずみ曲線を得た。 

衝撃試験はＦｉｇ.3.2に示す微小シャルピー衝撃試験機[3-4]を用いて行った。 本研究で得られ

る材料は板厚１mmの薄板であるため、Fig.3.3 に示したようなサイズ 1mm×1mm×20mm、ノッチの

深さ 0.2mm、開き角 30 度およびノッチ底の曲率半径 0.08mmの小型試験片を用いて衝撃試験を
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行った。 長手方向が圧延方向と平行になるように試験片を放電加工機により切り出し、ノッチは

ND面上に加工した。 なお、焼入材に関しては、板厚が2mmであったため、試料の両圧延面に対

して均等に面削を行い、板厚を１mmとした後に試験片を切り出した。 ステンレス製の冷媒容器中

で、2 点支持により試験片をセットし、ノッチをつけた面の対面に対して、圧縮空気により高速で押

し出されたブレードにより衝撃荷重を与えた。 ブレードのスピードは１m・ｓ-1とした。 試験片にか

かる荷重はブレードに取り付けられたひずみゲージにより測定し、レーザー変位計によりブレード

の変位を測定した。 得られた荷重-変位曲線を積分して算出された吸収エネルギーにより靭性を

評価した。 低温で試験を行う際には、液体窒素を試験片を取り囲む容器中に注入して、試験片

の温度を所定の温度にした後に破断させた。 この際、試料ステージの試験片近傍の位置に、熱
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伝対を溶接し、試験温度を測定した。 破面観察は、SEM（日本電子製JEOL-5600）により加速電

圧 20ｋVにて行われた。 また、一部の試料に対してはTEM観察を行った。 第２章と同様の方法

で、日立製H-800 を用いて、加速電圧 200ｋVにて行った。 

 

 

 

３．３  実験結果 

 

３．３．１ 室温引張試験 

 

Ｆｉｇ.3.4 に 0.13％Ｃ鋼のマルテンサイトを出発組織として 50%(εvM=0.8) 冷間圧延した試料およ

び各種温度で 1.8ｋｓ焼鈍された試料の公称応力-公称ひずみ曲線を示す。 図には、フェライト・

パーライト組織を有する受入材と、出発組織であるラスマルテンサイト組織を有する焼入材の応力

ひずみ曲線も示した。 また、Fig.3.5に焼鈍温度の変化に伴う0.2％耐力と引張強さ (Fig.3.5(a))、 
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および均一伸びと全伸び(Fig.3.5(b))の変化を示す。 焼入材は、0.2％耐力 870MPa、引張強さ

1100MＰａと高強度を示し、これらは受入材の約 2 倍の強度であるが、伸びは受入材と比べて大き

く減少した。 焼入材の応力-ひずみ曲線は、降伏点降下現象を示さず、引張変形初期に加工硬

化を示し、最大応力に達した後は公称応力が緩やかに減少した。 これは、すでに報告されてい

る低炭素鋼マルテンサイトの応力-ひずみ曲線[5]と同様であった。 50%（εvM =0.8）冷間圧延材

は、引張強さ 1.5GPaと高強度を示すものの、非常に小さなひずみで最大応力に達し、その後くび

れて破断した。 圧延材の均一伸びと全伸びはそれぞれ１％と７％であった。 このような圧延材

の応力-ひずみ曲線の形状は、強ひずみ加工を施した場合に得られる単相超微細粒材料の引張

挙動[1]と類似している。 500℃未満の温度範囲では、焼鈍温度の増加とともに、0.2%耐力および

引張強さが約 900MPaまで減少した。 500℃から 550℃の温間域の焼鈍では、強度を保ちつつ、

延性が回復した。 特に 550℃焼鈍材は、0.2%耐力 710MPa, 引張強さ 870MPaと受入材（フェライ

ト・パーライト組織）の約２倍の強度を有し、かつ、均一伸び 8％、全伸び 20％を示した。 500℃か

ら 550℃の焼鈍温度範囲は複相超微細粒組織が得られた焼鈍条件に対応する（Fig.2.7）。 

560℃以上の焼鈍により強度は大きく低下し、575℃以上の焼鈍では受入材と同程度の強度まで

減少した。 以上のように、焼鈍温度により強度と延性が様々に変化するが、特に複相超微細粒

組織を示す温間域焼鈍材では、高強度・高延性を示すことが明らかとなった。 

 

 

３．３．２ 微小衝撃試験 

 

Fig.3.6 は、焼入材(Fig.3.6a)、圧延材(Fig.3.6b)および 550℃焼鈍材(Fig.3.6c)の微小衝撃試験

により得られた荷重-変位曲線である。 焼入材はラスマルテンサイト組織（Fig.2.4）、圧延材は主

としてラメラ状転位セル組織（LDC 組織）（Fig.2.６(a)）を有していた。 また、550℃焼鈍材の組織

は、超微細フェライト粒と炭化物、および焼戻マルテンサイトからなる複相超微細粒組織

（Fig.2.7(ｃ)）であった。 図中のΔx はブレードの変位であり、Δｘ=０はブレードの先端が試験片に

接触する位置に対応する。 また、すべての曲線で認められる荷重方向のセレーションは、ひず

みゲージの測定誤差、あるいは機械振動によるものである。 衝撃試験の荷重-変位曲線は、応

力状態やひずみ速度は複雑であるが、一種の応力-ひずみ曲線に相当する。 マルテンサイト組

織を有する焼入材の荷重-変位曲線(Fig3.6(a))は、試験温度に関わらず、小さな変位で最大荷重

を示した後、荷重が徐々に減少する傾向を示した。 試験温度の低下により、最大荷重は低下し、

荷重が再びゼロに達する変位、すなわち、完全に試験片を破断させるのに要する変位も減少した。 

圧延材(Fig.3.6(b))の荷重-変位曲線は焼入材と同様の形状を示した。 しかし、-190℃で試験を

した場合を除けば、最大荷重および破断に要した変位は、焼入材よりも小さい値を示した。 

-190℃で試験を行った圧延材と焼入材の荷重-変位曲線はほぼ同様であった。 550℃焼鈍材 
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 (Fig.3.6(c))の荷重-変位曲線の形状は、焼入材と圧延材とは大きく異なっていた。 -150℃以上

の試験では、最大荷重は、焼入材と圧延材の中間の値を示したが、-175℃以下の試験では他の

二つと比べて最も高い最大荷重を示した。 また、完全に破断させるのに要する変位は、すべて

の試験温度において、焼鈍材および圧延材よりも大きな値を示した。 

Ｆｉｇ.3.7 には、三種類の試料における、試験温度に対する吸収エネルギーの変化を示している。 

焼入材では、-150℃近傍で急激に吸収エネルギーが減少しており、延性-脆性遷移が生じたこと

を示唆している。 圧延材の吸収エネルギーの値は、すべての試験温度で低い値を示し、また、

試験温度の低下とともに緩やかに減少していた。 550℃焼鈍材では、大きなばらつきが見られる

ものの、すべての試験温度において三種類の試料の中で最も大きな吸収エネルギーの値を示し

た。 大きなばらつきを示した理由は明らかとなっていないが、組織が一部に焼戻マルテンサイト

を含む複相組織であったことによるものである可能性が考えられる。 また、焼入材で認められた

ような明瞭な延性-脆性遷移は 550℃焼鈍材には認められなかった。 以上のように、焼入材、圧

延材および焼鈍材のうち、複相超微細粒組織を有する焼鈍材が、最も高い靭性を示すことが明ら

かとなった。 

Ｆｉｇ.3.8 は、微小衝撃試験により破断した試験片の破面のＳＥM 像である。 それぞれ、焼入材

(a-c)、圧延材(d-f)および 550℃焼鈍材(g-i)の室温破断材(a,d,g)、-170℃破断材(b,e,i)および
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-190℃破断材(c,f,i)の破面を示している。 観察方向は、圧延方向に平行であり、図中では、水平

方向が板厚方向と平行、それに垂直な方向が板幅方向と平行となっている。 また、それぞれの

条件における破面全体像も各写真の左下に示している。 全体像にはノッチの最深部に破線で

印をつけてある。  

焼入材の室温破断材(a)は、延性破面に特徴的なディンプルを示した。 また、全体像では、試

験片の縁でシアーリップ（Shear-lip）と呼ばれる、破面中央部と比べて大きく傾斜している破面を

示す領域[6]が観察され、典型的な延性破面を示した。 -170℃破断材(b)でもディンプルが観察

されたが、右側の領域のように劈開破壊時に見られるリバーパターンも観察された。 全体像を見

ると、室温破断材と比べるとシアーリップを示す領域の面積が減少していることが分かる。 -190℃

破断材(c)は、破面全面においてリバーパターンを示し、シアーリップは観察されなかった。 この

ような試験温度の低下に伴う破面の形態の変化は、従来知られている通常サイズのシャルピー試
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験による延性破面から脆性破面への変化と、ほぼ同様であった[6]。 また、延性破面から脆性破

面に変化する温度は、先に示した吸収エネルギーが急激に減少する温度(－170℃)とよく対応し

ている。 

圧延材の室温破断材の破面(d)では、リバーパターンが観察された。 また、破面全体には概ね

圧延面に平行なセパレーションが観察された。 -170℃破断材(e)や-190℃破断材(f)も室温破断

材と同様の破面を示し、また、セパレーションの数が試験温度の低下とともに増加しているようであ

った。  

550℃焼鈍材における室温破断材の破面(g)は全面においてディンプルを示したが、個々のデ

ィンプルの大きさは焼入材の破面(a)よりも非常に小さくなっていた。 全体像ではシアーリップが

観察され、破壊形態が延性破壊であることを示唆した。 -170℃破断材の破面(h)においても、室

温破断材の破面(g)と同様の形態が観察された。 -190℃破断材の破面(i)では、リバーパターンを

示す領域とディンプルを示す領域が混合して観察され、また全体像を見ると、大きなセパレーショ

ンを伴いつつも、シアーリップもあわせて観察される複雑な破面が観察された。 

以上に示したように、複相超微細粒組織を有する 550℃焼鈍材は、優れた室温靭性（衝撃吸収

エネルギー）を示すのみならず、-190℃の低温でも延性破壊を示すことが明らかとなった。 

 

 

 

３．４  考察 

 

 上記のように、マルテンサイトを出発組織とし、50％（εvM=0.8）冷間圧延と温間域焼鈍により得ら

れる複相超微細粒組織0.13％C鋼は、優れた引張特性と靭性を有することが明らかとなった。 以

下では、複相超微細粒組織が優れた機械的性質を示した理由を考察する。 

 

 

３．４．１ 引張特性 
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550℃焼鈍して得られた複相超微細粒組織を有する低炭素鋼は、高い引張強さ（870MPa）を示

しつつ、大きな均一伸び(8％)を示した。 超微細粒材料の用途の一つとして、構造用材料として

用いることが考えられるが、構造用材料にとって強度-延性バランスは極めて重要である。 そこで、

今回得られた材料の強度‐延性バランスを検討するために、今回得られた複相超微細粒材料の

引張強さと均一伸びの関係をFig.3.9 に示す。 図中には、IF鋼[1]、およびフェライト･パーライト組

織を有する 0.13％C鋼に対してARB・焼鈍を施し種々の粒経の超微細粒組織とした場合のデータ

[1]も示している。 IF鋼および 0.13％C鋼のARB・焼鈍材のTEM組織をFig.3.10[1]およびFig.3.11

に示す。 ARBと焼鈍の組み合わせにより、IF鋼の場合（Fig.3.10)、0.2μmから 13μmまで、

0.13％C鋼の場合、（焼鈍条件によっては不均一な組織を示す場合もあるものの）0.11μmから 5.6

μmまでの種々の平均フェライト粒径を有する組織を得ることが出来る。 IF鋼のARB・焼鈍材の公

称応力‐ひずみ曲線に関しては第１章（Fig.1.4）で示しており、また、フェライト・パーライト組織を

出発組織とした 0.13%C鋼ARB・焼鈍材の公称応力-公称ひずみ曲線はFig.3.12 に示している。 

マルテンサイトを 50％（εvM=0.8）冷間圧延することにより、1.5GPaという高い強度を得ることができ

るが、900MPa以上の高強度を示す試料（圧延材、あるいは低温焼鈍材）の均一伸びは 1％程度と

非常に小さい。 焼鈍により強度が低下する(Fig.3.5)が、引張強さが 900MPa近傍で、高強度を保
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ちつつ均一伸びが大きく回復していた。 これらの高強度・高延性を示す試料は、500℃から

550℃の温間域焼鈍により得られ、複相超微細粒組織を有していた。 その後、強度の減少に伴

い均一伸びも大きく回復する。 一方で、強ひずみ加工により得られた単相超微細粒材料では、

高強度と十分な延性の両立が困難であることが、これまでに報告されている[1]。 Fig.3.9 に示し

たように、いずれのARB材も、600MPa以上の強度を有する場合には均一伸びは数％程度に限ら

れていた。引張強さが 600MPa以下にまで減少してはじめて、均一伸びは大きく回復した。  

 

 

Fig.3.１3 には引張強さ‐全伸びの関係を示している。 いずれの引張強さで比較しても、マルテン

サイトを冷間圧延・焼鈍して得られた試料の方が大きな全伸びを示している。 また、マルテンサイ

トの冷間圧延・焼鈍材では900MPa近傍を境に、また他の二種類の強ひずみ加工材では600MPa

近傍を境にして、伸びが大きく回復する傾向を示す。これは、引張強さ‐均一伸びの関係(Fig.3.9)

と同様の傾向である。 以上のように、ARB・焼鈍により得られた超微細粒材と比較すると、複相超

微細粒組織を有する 0.13％C 鋼はすべての強度範囲で強度・延性バランスに優れていた。 さら

に、900MPa 近傍の強度を有する場合には均一伸びが最大 10％程度、全伸びが最大 20％程度

を示し、特に優れた強度‐延性バランスを示した。 
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単相超微細粒材料（Fig.3.9 の IF鋼ARB・焼鈍材がこれにあたる）と比べて、複相超微細粒組

織が高強度-高延性を示す理由について考察する。 近年の研究により、単相超微細粒組織の

均一伸びの低下は以下に示す塑性不安定条件により説明されている[1]。 

  

ε
σ>σ

d
d

      (3.1) 
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ここでσは真応力、εは真ひずみを示しており、式の右辺は加工硬化率を示している。 超微細

結晶粒材料の場合、結晶粒微細化強化により強度、特に降伏強度などの変形初期の強度は非

常に高くなるが、加工硬化率は増加しないことが明らかとなっている[1]。 そのため、条件(3･1)が

引張変形の非常に初期に達成され、その結果、均一伸びは小さくなる。 一方複相超微細粒材

料は、900MPaという高い強度を示しつつ、大きな均一伸びを示した。 これは、加工硬化率が大き

くなったことが原因であると考えられる。 そこでそれぞれの材料において、(3.1)の関係により、均

一伸びの大小を説明できるか否かを検証するため、加工硬化率‐真ひずみ曲線を実際に求めた。 

Fig.3.14 は、マルテンサイトを出発組織として、50％(εvM=0.8)冷間圧延と焼鈍により得られた複相

超微細粒材料(a)とARBと焼鈍されたIF鋼(b)の真応力-真ひずみ曲線と加工硬化率-真ひずみ曲

線を示す。 図中では、真応力-真ひずみ曲線は破線で、加工硬化率-真ひずみ曲線は実線で

示している。 どの試料についても、真応力-真ひずみ曲線と加工硬化率-真ひずみ曲線の交点

は均一伸びの実測値と概ね一致している。 また、IF鋼のARB・625℃焼鈍材を除けば、加工硬化

率はひずみの増加に伴い単調に減少している。 すなわち、ひずみが小さい（公称ひずみ 
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で 0.2％以内の）領域では、5000MPa から 7000MPa 程度の高い加工硬化率を示すものの、これら

は急激に低下し、その後ひずみの増大とともに減少してゆく。 625℃で焼鈍された IF 鋼の ARB

材は、ひずみ 0.02 から 0.05 までで、極小値と極大値を示す。 こうした特異な挙動を示す理由は

明らかとなっていないが、平均粒径 1μm 近傍の単相超微細粒材料で報告されている降伏点降
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下現象の発現[1]と関連があるものと思われる。 複相超微細粒組織を示した 0.13％C 鋼の 550℃

焼鈍材と、同じ強度を有するIF鋼ARB材を比較すると、同じひずみで比較した場合、複相超微細

粒材の方が高い加工硬化率を示していた。 単相超微細粒材料に比べて、複相超微細粒材料は、

ひずみが増大しても大きな加工硬化率が保たれ、塑性不安定現象の発現が抑制されることが示

された。 

 つぎに、複相超微細粒材が大きな加工硬化率を示した原因について考察する。 マルテンサイ

トを出発組織とした圧延・温間域焼鈍により得られた複相超微細粒組織は、超微細フェライト粒の

他に、均一に分散した炭化物、および焼戻マルテンサイト組織を有していた。 まず、焼戻マルテ

ンサイト組織が果たす延性向上への寄与について考える。 第２章で述べたように、複相超微細

粒組織中に観察される焼戻マルテンサイト組織は圧延材で観察された KL 組織中のせん断帯を

除く部分に対応すると考えられる。 したがって、複相超微細粒組織中の焼戻マルテンサイトの占

める割合は圧延材中のKL組織の割合（面積率で7％）以下であると考えられる。 ところで、フェラ

イト・マルテンサイト組織からなる Dual phase 鋼は、確かに強度・延性バランスに優れた実用鋼とし

て知られているが、その場合のマルテンサイトの体積率は 10-20％程度[7]であり、それと比べると、

今回得られた複相超微細粒組織中のマルテンサイトの体積率は小さい。 また、Dual phase 鋼

の場合、母相は通常粒径のフェライト組織であり、降伏応力は 300MPa-350MPa と低い[7]のに対

して、ここで示した複相超微細粒組織の場合、超微細粒組織と焼戻マルテンサイトの複合組織で

あり、どちらも高強度を有する相からなる。 すなわち、今回示した複相超微細粒組織と Dual 

phase 鋼の組織は構成する相の特徴（強度・延性）が大きく異なるため、少なくとも、Dual phase 鋼

と同様の延性向上のメカニズムにより、ここで示したような優れた強度-延性バランスを示したものと

は考えにくい。 

加工硬化率上昇の観点から焼戻マルテンサイト組織以外に注目すべき組織は、超微細フェラ

イト粒中に均一に分散した微細炭化物である。 Fig.3.15は、複相超微細粒組織を有する0.13％C

鋼(Fig.3.15(a))、ARB により製造された単相超微細粒組織を有する極低炭素 IF 鋼(Fig.3.15(b))、

およびフェライト-パーライト組織を出発組織としてARBと焼鈍を施し、超微細粒組織とした0.13%C

鋼(Fig.3.15(c))の析出物の状況を示す TEM 組織である。 図中で矢印をつけた部分に炭化物が

観察される。 複相超微細粒組織(Fig.3.15(a))中の炭化物は、超微細フェライト粒組織の粒界、粒

内問わずに均一に分散していた。 これは、出発組織であるマルテンサイトが炭素の過飽和固溶

体であることによる。 炭化物のサイズは 20nm から 200nm であり、体積率は 1.8％であった。 一

方、ARB された IF 鋼の組織(Fig.3.15(b))中に炭化物はほとんど観察されなかった。 フェライト－

パーライト組織を出発組織として ARB により得られた超微細粒組織(Fig.3.15(c))中の炭化物の大

きさ（100nm-300nm）は、Fig.3.15(a)の場合よりも大きかった。 さらに、炭化物は均一には分散せ

ず、一直線上にそって分散している。 Fig.3.16 には、0.13％Ｃ鋼 ARB・焼鈍材の組織をさらに広

範囲に示しているが、炭化物は一部に密集して観察される。 この不均一の原因は、出発材がフ 
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ェライト‐パーライト組織を有しており、必然的に炭化物がパーライト部に局在していたためである。 

以上のように、マルテンサイト組織を出発組織として得られた複相超微細粒組織と、フェライト単相、

あるいはフェライト・パーライト組織を出発組織とした、強ひずみ加工により得られた超微細粒組織

では、炭化物の分散状況は大きく異なり、マルテンサイトの加工・焼鈍材中には微細な炭化物が

均一に分散している。 

炭化物のような塑性変形しにくい分散粒子が存在すると、二次すべり系の活動が活性化される

ことが、Ashby[8]の研究により知られている。 加工硬化は二次すべり系の活動により促進されるこ

とから、析出物が存在すれば、加工硬化率が大きくなる。 従って、IF 鋼 ARB 材に比べると、複相

超微細粒材料の加工硬化率が大きくなった原因は、Ashby の機構によるものと考えられる。 彼の

理論に従えば、半径 R の析出物が体積率ｆ だけ分散している場合の加工硬化率は、 
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εε
σ 1

2
⋅=

R
bfK

d
d

       (3･2) 

となるとされている。 ここで、ｂはバーガースベクトル、K は定数である。 この式より、同じひずみ

で比べた場合、体積率が大きいほど、また分散粒子が小さいほど、加工硬化率は大きな値を示す。 

フェライト・パーライト組織を出発組織とした ARB・焼鈍プロセスで得られた超微細粒組織

（Fig.3.15(ｃ)）中の炭化物の体積率は、出発組織(2.2%)と同等であろう。 一方、複相超微細粒組

織(Fig.3.15(a))中の炭化物の体積率は 1.8％であり、複相超微細粒材料と 0.13％C 鋼 ARB 材の

炭化物の体積率は、殆ど変わらない。 しかしながら、炭化物のサイズは 0.13％C 鋼 ARB 材の方

が大きかった。 また、0.13％Ｃ鋼ARB材における炭化物はごく一部に局在化していたが、炭素の

過飽和固溶体であるマルテンサイトを出発組織として得られる複相超微細粒材においては、炭化

物は均一に分散していた。 こうしたことから、複相超微細粒材料の方が 0.13％C 鋼 ARB 材よりも

より加工硬化が促進され、塑性不安定現象の発現が後期まで抑制されて、より大きな均一伸びが

得られたものと考えられる。 このように、マルテンサイトを出発組織とした加工熱処理プロセスは、

単に簡便に超微細粒組織を得られると言うだけではなく、微細炭化物を均一に分散させることが

できる結果、優れた強度・延性バランスをも得られることが明らかとなった。 
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3.4.2 靭性 

 
微小衝撃試験の結果、複相超微細粒組織を有する試料が室温のみならず低温でも優れた靭

性を示した。 室温衝撃試験の結果、マルテンサイトの冷間圧延材の破面（Fig.3.8）はリバーパタ

ーンに特徴づけられる劈開破壊による脆性破面を示し、他の試験片（焼入材（マルテンサイト組

織）、マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍材（複相超微細粒組織））の破面はディンプルに特徴づけら

れる延性破面を示した。 金属材料においては、転位が集積することにより、へき開クラックの発生

源が生じることが知られている[9]。 今回示した三種の材料のうち、最も転位密度が高い冷間圧

延材は、そうした理由により劈開クラックが発生しやすく、脆性破壊を示したのであろう。 焼入材と

550℃焼鈍材は、ともに延性破壊を示すものの、両者の荷重‐変位曲線(Fig.3.6)は大きく異なって

いた。 すなわち、550℃焼鈍材は最大荷重に達した後、比較的緩やかに荷重が減少した。 一

方、焼入材においては最大荷重を示した後の荷重の減少が、550℃焼鈍材と比較すると急激であ

った。 また、破断に要した変位も焼入材の方が小さかった。 複相超微細粒材が最大荷重に達

した後も大きな荷重を示したこと、および破断に要する変位量が大きかった原因として、組織中に

クラックの進展を障害する要因が存在したことが考えられる。 焼鈍材は、平均粒径 180nm の超微

細粒組織を有していた。 また、マルテンサイトの冷延・焼鈍材は多数の微細炭化物も有していた。 

結晶粒界や析出物は、いずれも亀裂の進展を抑制する障害になりうると考えられる。 特に、先に

議論したように、析出物はマトリクスの加工硬化を促進するため、クラック先端近傍の塑性変形域

の強度上昇をもたらし、クラック進展を抑制すると考えられる。 こうした理由により、焼鈍材がもっと

も良い靭性を示したものと考えられる。 また、延性-脆性遷移温度に関しては、粒径の-1/2 乗に

比例して、粒径が小さくなればなるほど、遷移温度が低くなることが知られている。 焼鈍材におけ

る、低温靭性の向上も結晶粒超微細化のためであると考えられる。 

 

 

３．５  結言 

 本章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍により得られる複相超微細粒組織の室温引張

特性と靭性を明らかにした。 得られた主な知見を以下に示す。 

 

（１） マルテンサイトを出発組織として圧下率 50％（相当ひずみ,εvM=0.8）の冷間圧延を施した

0.13％C鋼は、引張強さで約 1.5GPaという高強度化を示すが、均一伸び、および全伸びは

数％程度に限られていた。 
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（２） 500℃から 550℃までの温間域の焼鈍により得られた複相超微細粒材は、引張強さ 900MPa

近傍の高強度を保ちつつ十分な均一伸び、及び全伸びを示した。  

 

（３） 微小衝撃試験の結果、複相超微細粒組織を有する 550℃x1.8ks 焼鈍材が、優れた室温靭

性（衝撃吸収エネルギー）を示すのみならず、-190℃の低温でも延性破壊を示すこと

が明らかとなった。 

 

（４） 複相超微細粒材料が優れた強度-延性バランスを示した理由は、複相組織の成分の一つで

ある均一に分散した炭化物により、超微細粒組織内の加工硬化が促進され、塑性不安定現

象の発現が後期まで抑制されて、より大きな均一伸びが得られたものと考えられる。 

 

（５）  複相超微細粒組織が優れた靭性を示した理由は、複相超微細粒組織中の結晶粒界や析出

物は、いずれも亀裂の進展を抑制する障害になりうると考えられる。 特に、析出物はマトリク

スの加工硬化を促進するため、亀裂先端近傍の塑性変形域の強度上昇をもたらし、クラック

進展を抑制すると考えられる。 
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第４章 マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍により得られる       

複相超微細粒鋼の特性に及ぼす圧下率の影響 
 

 

４．１． 緒言 

 

 前章までに、0.13%C普通低炭素鋼のマルテンサイトを出発組織として、圧下率 50％（εvM=0.8）

の冷間圧延と温間域での焼鈍による結晶粒超微細化を試みてきた。 第２章では、50％冷間圧延

材を温間域で焼鈍することにより、複相超微細粒組織が得られることを示した。 また、第３章にお

いて、得られた複相超微細粒材料は優れた機械的性質を示すことも明らかにした。 すなわち、

今回提案したマルテンサイトを出発組織とする加工熱処理法は、低炭素鋼において優れた機械

的性質を有する複相超微細粒組織を簡便に得られる優れた方法である。 

 しかしながら、前章までの結果は、全てプロセス中の冷間圧延率を 50％（εvM=0.8）として行って

きた。一般に、圧下率により加工組織は大きく変化し、さらに、焼鈍中の回復・再結晶挙動も圧下

率の影響を大きく受けることはよく知られている[1]。 また、焼鈍材の機械的性質も圧下率の影響

を受けることが予想される。すなわち、今回提案したプロセスは、圧下率（ひずみ量）の観点からま

だ最適化されたとは言えない。また、圧延圧下率（ひずみ量）が組織に及ぼす影響を明らかにす

ることは、本プロセスにおける超微細粒組織の形成機構を解明するためにも重要である。 そこで

本章では、マルテンサイトを出発組織として冷間圧延・焼鈍された低炭素鋼の組織と機械的性質

（室温引張特性）に及ぼす圧下率（ひずみ）の影響を明らかにすることを目的として実験を行っ

た。 

 

 

 

４．２  実験方法 

 

試料として、0.13%C鋼（JIS-SS400）の熱延板 （サイズ：厚さ２mm×長さ 200mm×幅２５mm） を

用いた。 これは第２章および第３章で用いた試料と同じである。 本章で行った加工・熱処理を

Fig.4.1に示す。 受入材に対して、1000℃x1.8ksのオーステナイト化熱処理後、水冷して組織をマ

ルテンサイトとした。 引き続く冷間圧延の圧下率は 25％（εvM=0.3)、 50％（εvM=0.3)および

 50



70％（εvM=0.3)とし、それぞれ 1 パス、3 パスおよび 20 パスにて行った。および冷間圧延を施され

た試料に対して、200℃から 700℃の種々の温度で焼鈍を行った。 加工・熱処理条件は、圧延の

圧下率を除けば、第２章および第３章で示したものと同じである。 得られた各種試料に対して、

組織観察と室温引張試験を施した。 組織観察は、SEMとTEMを用いて行った。 組織観察の詳

細な方法は第２章の実験方法（2.2節）で述べた方法と同じである。 また、室温引張試験は第３章

の実験方法（3.2 節）で示した方法により行った。 

 

 

 

４．３  実験結果 

 

４．３．１ 圧延材の室温引張特性 

  

Fig.4.2 は、受入材（フェライト・パーライト組織）、焼入材（マルテンサイト組織）および圧延材の

公称応力-公称ひずみ曲線である。 また、それぞれの材料の 0.2％耐力、引張強さ、均一伸び、

全伸びを相当圧下ひずみ（圧下率）の関数としてFig.4.3 に示す。 受入材、焼入材、および 50％

（εvM=0.8）圧延材のデータは、Ｆｉｇ.3.4 およびFig3.5 で示したデータと同じものである。 圧下率

の増加とともに圧延材の強度は増大するが、均一伸び、および全伸びは、ともに減少した。 70％

（εvM=1.5）圧延材の引張強さは 1640MPaと受入材の約 4 倍の値を示した。圧延材の応力-ひず

み曲線の形状は、圧下率によらずにほぼ同じ形状を示した。 すなわち、小さなひずみで最大応

力に達し、その後くびれて破断した。 これは、強ひずみ加工された単相超微細粒材料が示す応

力-ひずみ曲線の形状と類似している[2]。 
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４．３．２ 圧延材の組織 

 

Fig.4.4 には焼入材(a)、25％(εvM=0.3)圧延材(b)、50%(εvM=0.8)圧延材(b)、70％（εvM=1.5）圧

延材(c)のTD面SEM組織を示している。 圧延方法（ＲＤ）、および板厚方向（ＮＤ）はそれぞれ、紙

面上の水平方向とそれに垂直な方向に平行となっている。 焼入材 (Fig.4.3(a))は、ラスマルテン

サイト組織を示した。 50%(εvM=0.8)圧延材のSEM観察において三種類の特徴的な組織が観察さ

れることを、第 2 章で示した。 すなわち、ＬＤＣ(Lamellar Dislocation Cell)組織、ＩＢＬ(Irregularly 

Bent Lamella)組織、およびＫＬ(Kinked Lath)組織の三種類である。 これらの組織は、25％（ε

vM=0.3）圧延材(Fig.4.3(b))および70％（εvM=1.5）圧延材(Fig.4.3(d))のＳＥＭ組織でも観察された。 

図中に示した記号M、LDC、IBLとKLはそれぞれ、ラスマルテンサイト組織、LDC組織、IBL組織、

KL組織を示す領域を表している。 ＩＢＬ組織およびＫＬ組織を示す領域の区分けは、形態の違い

により容易に行なわれた。  一方で、LDC組織とラスマルテンサイト組織はともに 
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伸長組織であるため、組織の分類は伸長方向の違いにより行った。 すなわち、伸長方向と圧延

方向のなす傾きが 20 度以内であれば、LDC組織とし、それ以外であれば、ラスマルテンサイト組

織とした。 ＳＥＭ組織より各組織を示す領域の面積率を求めた結果をFig,4.5 に示している。 ラス

マルテンサイト組織は圧下率50％（εvM=0.8）以上では観察されなかった。 一方でLDC組織の割

合が圧下率の増大とともに増加してゆき、70％（εvM=1.5）圧延材ではほぼ全面がLDC組織を示し

た。 すでに第２章において指摘したが、LDC組織はARB等により強ひずみ加工された金属材料

において観察されるラメラ状組織[3-4]と類似した形態を示している。 強ひずみ加工により得られ

たラメラ状組織は数多くの大角粒界から構成されるため[3-4]、超微細粒組織を得るための基本組

織と考えられる。 そのため、LDC組織は結晶粒超微細化にとって重要な組織である。 したがっ

て、25％（εvM=0.3)圧延材で、すでにLDC組織が発達していたことは、注目に値する。 

Fig.4.6 には種々の圧下率の圧延材の TD 面 TEM 組織を示している。 また、それぞれの組織

から採取したSADパターン(制限視野絞り径1.6μm)も示している。 ここでは、いずれの圧下率の

試料においても主要な変形組織であるLDC組織を示している。 SADパターンはいずれの場合も

大きく弧を描いており、大きな局所方位差が存在することを示唆している。 Fig.4.7 には、種々の

圧下率の圧延材の LDC 組織中のラメラバウンダリの間隔を示している。 圧下率の増大とともにラ

メラバウンダリの間隔は減少するが、減少の割合は圧下率の増大とともに 178nm（25％圧延材）、 

60nm（50％圧延材）、 56nm（70％圧延材）と、小さくなっていた。  

 54



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 55

Fig.4.6 TEM miCrOSlruCllIrt目的d印刷spondingSAD paffernS OJ Ihe O.13roe sleel qllenched (a) 

and cold-rolled 10 a reduction oJ 25% (e<o¥，=位3)(b)， 50% (E.， ~ 0.8) (c) or 70% (E. ，~ I 刀似j

Slarling microslructure II'QS marlensile 

Reduction in thickness， r (%) 

200 
25 50 70 

E 
Eニ、、

てコ
ロ3
Eニ

o 100 
ZC13 L 

UJ 

c 
f可3
QJ 

三

。 0.5 1 1.5 

Equivalent strain，ε"" (-) 

Fig.4.7 Mean spacing ollhe lamellar boundaries in Ihe LDC slruclure oJ rhe O.13%C 

sleel cold-rolled 10 voriOIlS slr，山ns.Starting microslntclII問、vαSII回rlensite



４．３．３ 焼鈍材の室温引張特性 

 

Fig.4.8 には種々の圧下率の圧延後、焼鈍された試料の公称応力-公称ひずみ曲線を示す。 

図には、圧下率 0％（εvM=0）圧延・焼鈍材に相当する焼戻材の公称応力-公称ひずみ曲線

(Fig.4.8 (a))も示している。 図中の 50％圧延・焼鈍材（Fig.4.8(c)）のデータは、第 3 章で示したデ

ータ（Fig.3.4）と同じものである。 焼戻材の応力-ひずみ曲線は、焼戻温度が400℃以下の場合、

焼入材と同様の形状を示した。 すなわち、降伏点降下現象は認められず、また、マクロ降伏後は

加工硬化を殆ど示さずに、小さなひずみで最大応力に達した。 その後、公称応力は緩やかに減

少し、破断に至った。 焼戻温度の上昇とともに、強度が減少し、延性が回復する傾向を示し、

700℃焼戻材は、フェライト･パーライト組織を有する受入材とほぼ同じ挙動を示した。 25％（ε

vM=0.3）圧延・焼鈍材(Fig.4.8 (ｂ))、および 50％（εvM=0.8）圧延・焼鈍材(Fig.4.8 (ｃ))の場合、 
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400℃以下での焼鈍を施した試料の応力-ひずみ曲線は圧延材と同様の形状を示した。 焼鈍温

度の上昇とともに強度が減少し、伸びが回復してゆく。 500℃以上の温度での焼鈍により、応力-

ひずみ曲線の形状は大きく変化した。 すなわち、圧延材と比べると大きな加工硬化を示すように

なり、それに伴い均一伸びも大きくなった。 一方 70％（εvM=1.5）圧延・焼鈍材(Fig.4.8 (d))の場

合、500℃焼鈍材においても、圧延材の応力‐ひずみ曲線とほぼ同様の形状を示し、大きな加工

硬化を示し始めるには 540℃以上の焼鈍が必要であった。 また、圧延材と焼鈍材の両方におい

て、圧下率の増大と伴に局部伸びが減少する傾向が見られた。 

焼鈍温度の変化に伴う強度（0.2％耐力、引張強さ）と伸び（均一伸びと全伸び）の変化を Fig.4.9

と Fig.4.10に示す。 図中には焼戻マルテンサイト（０％圧延材）のデータも示してある。 いずれの

圧下率の場合でも、冷間圧延・焼鈍材の 0.2％耐力と引張強さ（Fig.4.9）は、焼鈍温度が高くなる 
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につれ減少した。 500℃以下の焼鈍の場合、焼鈍温度の上昇に伴う強度の減少の割合（図中の

曲線の傾き）は、圧下率に関わらず、ほぼ同程度であった。 25％（εvM=0.3）圧延・焼鈍材と 50％

（εvM=0.8）圧延・焼鈍材では、500℃から 550℃の温間域において、強度の減少がほぼ一定となり、

さらに高い温度での焼鈍により強度が急激に減少した。 一方で、70％（εvM=1.5）圧延材では、

強度の減少が停滞する温度範囲は認められず、540℃焼鈍により強度が急激に減少した。 強度

が急激に減少する温度は、圧下率の増大とともに減少していた。 一方で、均一伸びと全伸び

(Fig.4.10(a,b))は、いずれの圧下率の場合でも、400℃以下の焼鈍では殆ど回復を示さない。 均

一伸びに関しては、ある特定の温度以上の焼鈍により延性が回復し始め、それに伴い、全伸びも

大きくなる。 均一伸びの回復に必要な最低焼鈍温度は、圧下率の増大とともに上昇していた。 

すなわち、25％（εvM=0.3）圧延材は450℃以上の焼鈍で、50％（εvM=0.8)圧延材では500℃以上

の焼鈍により均一伸びが回復した。 70％（εvM=1.5）圧延材では 540℃以上の焼鈍により均一伸

びが大きく回復し始めたが、強度はすでに 600MPa以下の値となっていた。 

 

 

４．３．４ 焼鈍材の組織 

 

Fig.4.11 には、冷間圧延を行わずに焼戻した試料の TEM 組織を示している。 それぞれ、

400℃(a)、500℃（b）、600℃（ｃ）各温度で 1.8ks 焼戻したものである。 いずれも、典型的な焼戻マ

ルテンサイト組織[5]を示した。 焼戻温度の増大とともにラスバウンダリの間隔が大きくなり、また、

ラス内部の転位密度が減少していた。 また、焼戻材にはマルテンサイトラス内部やラス境界に炭

化物の析出が認められるが、焼戻温度の増大に伴い、炭化物のサイズは大きくなっていた。 

Fig.4.12 には、25％（εvM=0.3、a-c）、50％(εvM=0.8、d-f)、および 70％（εvM=1.5､g-i）圧延後、

500℃(a, d, g)、550℃(b, e, h)、および 600℃(c, f, i)で 1.8kｓ焼鈍された試料のTD面TEM組織を示

している。 50％圧延・焼鈍材の組織(d-f)は、Fig.2.6(第2章)ですでに示したものを再掲している。 

いずれの圧下率の場合でも、500℃焼鈍により、ほぼ等軸形状の超微細フェライト粒が観察された。 

また、炭化物は均一に分散していた。 25％（εvM=0.3）圧延・焼鈍材(a)、および 50％（εvM=0.8）

圧延・焼鈍材(d)では一部に焼戻マルテンサイトが観察されたが、70％圧延・500℃焼鈍材では超

微細粒組織しか観察されなった。 焼鈍材中の上記２種類の組織の割合は、圧延材の組織の違

いと対応している。 すなわち、25％（εvM=0.3）または 50％(εvM=0.8)圧延材で観察されたKL組

織が焼戻マルテンサイト組織となり、その他のLDC組織やIBL組織が温間域の焼鈍により超微細

フェライト粒組織になったものと考えられる。 すべての圧下率の圧延材において、高温での焼鈍

により一部に粒径数μm以上に粗大化したフェライト粒が観察された。 これらの粒は、再結晶粒

であると考えられる。 25％（εvM=0.3）圧延材では、600℃焼鈍材(c)において、再結晶粒が観察さ

れるが、一部には超微細粒組織も残存していた。 また、50％(εvM=0.8)圧延材の場合
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は、図中には示していないが、575℃焼鈍材において、また、 70％(εvM=1.5)圧延材では 550℃

焼鈍材(h)において、再結晶粒が観察された。すなわち、粗大な再結晶粒が現れる温度は、圧下

率の増加とともに低下した。 

TEM観察で見られたように、焼鈍材には炭化物が均一に分散していた。 これは、加工･熱処

理の出発組織であるマルテンサイトが炭素の過飽和固溶体であることによる。 Fig.4.13 には、

550℃ｘ1.8ks焼戻材、および種々の圧下率の圧延後、550℃で 1.8ks焼鈍された試料のSEM組織

を示している。 ここでは炭化物を観察するために、試料表面は電解研磨ままとしている。 550℃

焼鈍材(a)の炭化物の形状は伸長した形状を有していたのに対して、種々の圧下率の圧延後焼鈍

を施された試料(b,c,d)の炭化物は等軸形状を示した。 ポイントカウンティング法により測定された

炭化物の体積率は、焼戻材で3.6％であったのに対して、焼鈍材では圧下率に関わらず3.8％と、

ほぼ同じ値であった。 一方で、SEM像により測られた炭化物の大きさは、25%（εvM=0.3)圧延材が

90nm, 50%（εvM=0.8)圧延材および 70%（εvM=1.5)圧延材 は 100nmであり、圧下率の増大とともに、

やや増加する傾向を示した。  
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Fig.4.12 TEM fIIICrOSlrllCIUreS of Ihe且/3%Cslee/ co/d ro//ed 10 a reduclIon of 25% (E"¥I=O.3)向-

c)， 50% (E，，， ~0.8) (d-j)， or 70% (E，，， ~ / . 5) 伝 i) and annea/ed al 50rfC向"d， gI， 55(f'C (b， e， 11)， 01 

60グ'C(c，j， i)for J.8ks. Slarling microstructure Hlas martensite. Observedfrom TD 

Fig.4.13 SEM microstruclures oflhe 0.J3%C steellempered al 550oCfor J.8ks (a)， or cold 

roJ/ed to a reduction of 25% (E""，=O.3) (b)， 50% 作，，， ~0， 8) (c) or 70% (E，，，~ I.5)ω andan即時d

α155σCfor 1.8ks， st.山tingmicrostructure lJIQS martensite. Observedfrom TD. 



４．４  考察 

 

本章では、マルテンサイトを出発組織として冷間圧延と焼鈍を施した低炭素鋼の、組織と室温

引張特性に及ぼす圧下率の影響を明らかにした。 圧下率の増大とともに、材料の強度が上昇し

た。 組織に関しては、圧下率の増大とともに、LDC 組織を示す面積率が増大し、また LDC 組織

を構成するラメラバウンダリの平均間隔も減少した。 焼鈍により、強度は減少し伸びは回復してゆ

くが、25％および50％圧延材では、500℃から 550℃焼鈍により、強度を保ちつつ延性が回復した。 

また、そうした温間域の焼鈍で、超微細粒組織が形成された。 さらに高温での焼鈍により、不連

続再結晶が生じた。 再結晶粒の生じる温度は圧下率の増大とともに低下した。  

前章でも述べたように、超微細粒材料は構造用材料としての応用が期待されるが、構造用材料

にとっては、強度‐延性バランスに優れていることが、しばしば要求される。 ここでは、マルテンサ

イトを出発組織として冷間圧延・焼鈍を施した低炭素鋼の強度-延性バランスに及ぼす圧下率の

影響について、前節で得られたデータをもとに考察する。 

Fig.4.14 には、低炭素鋼マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍材の均一伸びと全伸びの関係、すな

わち、強度-延性バランスを示している。 図中には焼戻した試料のデータも示している。 焼入・

焼戻材の均一伸びは、焼入ままのデータを除けばすべて、同じ引張強さを有する圧延・焼鈍材の

均一伸びよりも低い値を示した。 圧下率に関わらず、１GPa以上の引張強さを有する圧延・焼鈍

材の均一伸びは、数％未満と非常に小さかった。 引張強さが 900MPa近傍で、均一伸びが急激

に回復する。 特に、50％(εvM=0.8)冷間圧延材は、均一伸びが 10％程度まで回復しており、

700MPaから 900MPaまでは 50％(εvM=0.8)圧延・焼鈍材が最も大きな延性を示す。 したがって、

50％圧延・焼鈍材が最も良い強度-延性バランスを示すということが出来るであろう。 しかしなが

ら、もし、強度のみが必要であるのなら、出来るだけ高い圧下率により、高強度化を達成することが

出来る。 また、高強度を保ちつつ、焼戻材よりも大きな伸びを有する材料を得るためには、50％
(εvM=0.8)近傍の中程度の圧下率の冷間圧延と温間域の焼鈍による強度上昇が有効である。 さ

らに、大きな高強度を必要とせずに、延性が必要である場合は 25％(εvM=0.3)圧延のような小さ

な圧下率のみで十分達成される。 ところで、1100MPaの引張強さを示す焼入材は冷間圧延・焼

鈍材よりも優れた強度を有していたが、第 3 章で示したように、室温靭性および低温靭性に関して

は、圧延・焼鈍材の方が優れていた。 したがって、靭性まで考慮すると、優れた機械的性質を示

す材料を得る加工熱処理として、単純な焼入・焼戻プロセスよりも、本研究で示しているプロセス

の方が優れていると考えられる。 
次に、中間の圧下率（50％､εvM=0.8）を施した試料が、900MPa近傍の強度で最も大きな均一

伸びを示した理由を考察する。 引張強さに関しては、Fig.4.9 で示したように、ある特定の温度以

上の焼鈍により強度が急激に減少する。 引張強さが急激に減少した温度は、25％圧延材、50％ 
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圧延材、および 70％圧延材でそれぞれ、600℃、560℃、および 540℃であり､圧下率の増大ととも

に減少していた。一方で、焼鈍材の組織観察により、ある温度以上で焼鈍すると、再結晶が生じる

ことが分かった。 焼鈍材のTEM観察の結果に基づいて描いた焼鈍時の組織変化を表す模式図

をFig.4.15 に示す。 再結晶粒の生じる温度（再結晶温度）は、圧下率の上昇によりやはり低下し、

25％(εvM=0.3)圧延材、50％(εvM=0.8)圧延材、および 70％(εvM=1.5)圧延材でそれぞれ、

600℃、575℃、および 550℃であった。すなわち、焼鈍による強度の大幅な低下は、再結晶の発

現によるものである。  
圧下率の増加と伴に、再結晶温度が低下することは良く知られている[1]。 また、析出物が再

結晶の核の成長を抑制することも知られている[1]。 今回得られた組織中には、炭化物が均一に

分散していた。 析出物による粒界移動のピン止め力 P は Zener[1]によると、次式で算出される。 

d
f

P bγ3
=      (3) 

ここで、ｆ とdは、それぞれ、析出物の体積率と直径、γbは母相の粒界エネルギーである。 この式

より、析出物の大きさが小さいほど、また、析出物の体積率が大きいほど、粒界移動に対するピ
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ン止め力は大きくなることが分かる。 今回得られた結果では、Fig.4.10 で示したように、同じ焼鈍

条件で比較した場合、圧下率が増大しても、析出物の体積率はほとんど変化しなかった。 一方、

析出物の大きさは、圧下率の増大に伴いやや大きくなっていた。 したがって、圧下率の増大とと

もに、析出物のピン止め力は若干減少すると考えられる。 再結晶の発現条件（温度・時間）は、

塑性変形により与えられた再結晶の駆動力と析出物によるピン止め力の兼ね合いで決まる。 そ

のため、焼鈍時に炭化物が均一微細に析出するマルテンサイトの圧延・焼鈍材では、単相材料の

場合よりも再結晶の開始が抑制される。 再結晶の駆動力は塑性変形により導入された欠陥に基

づく蓄積エネルギーであり、一般に、圧下率の増大とともに増加する。 また、上記のように圧下率

の増大によりピン止め力もやや小さくなるため、再結晶温度は低下するものと考えられる。 

今回の試料において、再結晶温度と強度が急激に減少し始める温度は一致していた。 したが

って 70％(εvM=1.5)冷間圧延材の場合、再結晶が 550℃という非常に低い温度で生じるため、延

性が回復する前に強度が大幅に低下し、強度-延性バランスを保てなかったものと考えられる。 

一方、25％(εvM=0.3)圧延材の場合、低温での再結晶による強度の大幅な低下は起こらなかった

ものの、冷間圧延による高強度化が不十分であったため、50％(εvM=0.8）圧延の場合よりも、高

強度を達成することが出来なかった。 その結果、中間の圧下率である 50％(εvM=0.8）圧延材が

最も優れた強度-延性バランスを示したものと考えられる。 

Fig.4.16 には、全伸びと引張強さの関係を示している。 70％(εvM=1.5）圧延・焼鈍材を除けば、

マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍材と、焼戻材との間に大きな差が見られない。 また、70％圧延・ 
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焼鈍材は、他のものと比べると、どの強度においても、全伸びが小さい。全伸びがこのような傾向

を示す理由については、現時点では明らかとなっていない。  

以上より、引張強さ‐均一伸びで強度‐延性バランスを評価する場合は、圧下率 50％（εvM=0.8）

が強度‐延性バランスに優れた材料を得るのに最も適しており、一方で、引張強さ‐全伸びのバラ

ンスでは、50％(εvM=0.8)未満の圧下率であれば､大きな違いはなかった。 こうした結果は、得ら

れた使用用途に応じて、評価が分かれるところと思われる。一般に均一伸びは製品設計や二次

加工性の指標として非常に重要である。 従って、引張強さ‐均一伸びで強度‐延性バランスを評

価するならば、中間の圧下率である 50％冷間圧延・焼鈍材がもっとも優れた強度-延性バランスを

示すと結論づけることができる。 
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４．５  結言 

 本章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍により得られる材料の組織と室温引張特性に

及ぼす圧下率の影響を明らかにした。 得られた知見を以下に列挙する。 

 

（１） マルテンサイトを出発組織とした場合、圧下率の増大とともに、著しい高強度化が達成される。 

70％（εvM=1.5）圧延材の引張強さは、受入材（フェライト・パーライト組織）の約４倍の

1.6GPaに達する。 ただし、圧延材の伸びは均一伸びで数％程度と非常に小さくなる。 

 

（２） 圧延材には、3 種類の特徴的な組織が観察されるが、圧下率に関わらず、主な組織はラメラ

状転位セル組織（LDC組織）である。 圧下率の増大と伴に、LDC組織の割合が増大してゆ

き、70(εvM=1.5)％圧延材ではほぼ全面がLDC組織となった。 またLDC組織を構成するラメ

ラバウンダリの間隔は、圧下率の増大とともに減少し、70％圧延で 56nmまで微細となった。 

 

（３） 圧下率25％（εvM=0.３）、または圧下率50％（εvM=0.8）の圧延を施した場合、高い強度を保

ちつつ十分な延性が回復する焼鈍条件を、温間域に見出すことができる。 一方で、70％

(εvM=1.5)圧延材では、低温焼鈍で強度が大きく低下し、強度と延性を両立させるような焼

鈍条件を見出すことは困難であった。 

 

（４） いずれの圧下率の圧延を行った場合でも、500℃x1.8ks 焼鈍により超微細粒組織が得られ

た。 さらに高温で焼鈍すると、粒径数μm にまで粗大化した再結晶粒が生じるが、再結晶

温度は圧下率の増大とともに低下した。 また、再結晶温度と強度が大幅に低下する温度は

良い一致を示した。 

 

（５） 均一伸びで延性を評価した場合、強度-延性バランスは中間の圧下率である 50％冷間圧

延・焼鈍材が最も優れていた。 これは、70％冷間圧延材の場合は、延性が回復する前に

低温で不連続再結晶粒が生じるため、また 25％圧延材の場合は冷間圧延における強度の

上昇が不十分であったためであると考えられる。 
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第５章  炭素鋼マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍による       

組織の形成過程と機械的性質に及ぼす含有炭素量の影響 
 

 

５．１． 緒言 

 

前章までに、0.13％Ｃ鋼(ＪＩＳ-ＳＳ400）のマルテンサイト組織を出発組織とすれば、通常の圧下

率（25％から 70％）の冷間圧延と 500℃近傍の温間域焼鈍により、超微細フェライト粒、焼戻マル

テンサイトおよび均一に分散した炭化物から構成される複相超微細粒組織が形成されることが明

らかとなった。 また、複相超微細粒組織を有する 0.13％Ｃ鋼は、強度-延性バランスと靭性を兼

ね備えた優れた機械的性質を示した。 特に、圧下率 50％の圧延と 550℃x1.8ks 焼鈍を施した

0.13％Ｃ鋼は、引張強さ 870MPa、均一伸び 9％と優れた強度-延性バランスを示すことが明らかと

なった。 

第３章で述べたように、本研究で提案したプロセスでは、出発組織のマルテンサイトが炭素の過

飽和固溶体であるため、焼鈍材には微細な炭化物が均一に分散析出していた。 そのため、組成

不安定現象発現が抑制され、優れた強度-延性バランスを示した。 そこで、試料の含有炭素量を

増加させ、微細な炭化物の体積率を増大させれば、さらに優れた強度-延性バランスを有する材

料が得られる可能性がある。 また、第１章で述べた様に、マルテンサイト組織は（１）一種の微細

粒組織、（２）複雑な組織形状、（３）高い転位密度、および（４）炭素の過飽和固溶体であることの４

点の特徴を有するが、炭素量を変化させると、少なくとも固溶炭素濃度と転位密度が変化すること

が知られており[1-2]、プロセス中の組織の発達過程が変化する可能性も考えられる。 

本章では、種々の含有炭素量を含む鋼に対して、マルテンサイトの冷間圧延・焼鈍プロセスを

施し、得られた組織と機械的性質に及ぼす含有炭素量の影響を明らかにすることを目的とした。 

 

 

５．２  実験方法 

 

試料としてTable 5.1 に示したＩＦ鋼、0.04％C鋼、0.09％C鋼および 0.20％C鋼の４種類の炭素量

の異なる熱延板（サイズ：厚さ 5mm×長さ 300mm×幅 40mm）を用いた。 ここでIF鋼とは、侵入型

固溶元素である炭素・窒素の含有量を極力減らした上、炭窒化物形成傾向の強い元素であるTi
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やNbを添加して、炭素と窒素を炭化物、窒化物として固定することにより、固溶炭素・窒素を実質

的になくした（interstitial free (IF)化）鋼である。 固溶炭素が無い場合の組織と機械的性質の変

化を明らかにするため、IF鋼を用いた。  本研究では、Tiのみを添加したIF鋼をベースとしたが、

炭素量の少ない鋼は焼き入れ性が極めて低く、マルテンサイトとを得ることが困難である。そこで、

焼入性を向上させる合金元素として知られているＢ[3]も添加した。 すべての試料に対して圧下率

60％の冷間圧延を施して、板厚を2mmとした後に、Fig.5.1に示した加工熱処理を施した。 まずは

じめに、マルテンサイト組織を得るために、Table 5.2に示したオーステナイト化熱処理および焼入

を行った。 その結果、IF鋼においても、マルテンサイト組織と同じ特徴を有する組織を得ることが

できた。 焼入は塩氷水(-10℃から-15℃）を用いて行った。 得られた焼入材に対して、圧下率

50％（εvM=0.8)の冷間圧延を施した。 圧延の詳細な方法は第２章と同様である。 圧延後、

300℃から 700℃の種々の温度で 1.8ks圧延材を焼鈍した。 得られた試料に対して、組織観察と

室温引張試験を行った。 組織観察は、光顕とSEM、TEMを用いて行った。 組織観察の方法は

第２章に示した実験方法（2.2 節）と同様であり、ＴＤ面を観察面とした。 ただし、0.20％C鋼圧延

材に対しては、電界放出型（FE)-TEM（Phillips社製CM200-FEG）を用いて、組織観察および

TEM/Kikuchi線回折による局所結晶方位測定も併せて行った。 また、焼入材および焼鈍材に対

して、SEM/EBSD(Electron Back Scattering Diffraction)[4]測定を行い、局所方位測定を行った。 

EBSD測定は、FE-SEM（Phillips社製XL30Ｓ-FEG）を用いて、加速電圧 20ｋVにて行った。 焼入

材の場合には、10000μm2以上の領域に対して、測定ピッチ 0.05μmから 1μｍで方位マッピング

を行った。 また、260μm２以上の領域（13μm×130μm）に対して、測定ピッチ 20nmにて測定を

行った。 
 

Table.5.1  Chemical compositions of the steels studied.(wt%) 
 C N Si Mn P S B Ti sol.Al Fe 

IF steel 0.0026 0.0024 <0.01 0.14 0.008 0.005 0.0024 0.046 0.015 bal. 

0.04%C 0.042 - 0.18 0.35 0.16 0.009 - - 0.19 bal. 

0.09%C 0.09 0.0061 0.18 0.35 0.008 0.011 - - 0.019 bal. 

0.20%C 0.195 - 0.19 0.35 0.016 0.01  - 0.021 bal. 

 

Table 5.2.  Conditions for Austenitization and quenching. 
Specimen Condition for austenitization and quenching 

IF steel (1) 975oC x 0.6ks ⇒ IBQ 
(2) 1000oC x 1.8ks ⇒ IBQ 

0.04%C 1000oC x 1.8ks ⇒ IBQ 
0.09%C 1000oC x 1.8ks ⇒ IBQ 
0.20%C 1200oC x 1.8ks ⇒ IBQ 
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５．３  実験結果および考察 

 

５．３．１ 焼入材の組織および室温引張特性 

 

はじめにマルテンサイト組織に及ぼす、含有炭素量の影響を明らかにした。 Fig.5.2 は 975℃

x0.6ｋｓ(a)または 1000℃x1.8ks(b)オーステナイト化熱処理後、塩氷水中に焼き入れたＩＦ鋼のＴＤ

面光顕組織である。 両試料の組織は、複雑な形状を有していた。 純鉄やIF鋼では固溶炭素が

存在しないため、マルテンサイトとフェライトの結晶構造が同じになる。 変態の機構が異なる可能

性があるものの、変態生成物の結晶構造が同じであり、組織的特徴が同じであっても、マルテンサ

イト変態と特定することが出来ないため、純鉄や IF 鋼の焼入材に対して、マルテンサイトとする例

は、過去の研究[5]においては少ない。 したがって、以下では IF 鋼の焼入材の組織に対して、マ
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ルテンサイト組織の名称を用いることは避け、過去の研究例に従い、ラス状フェライト[]という名称

を用いることにする。 ラス状フェライトとマルテンサイトは組織学的特徴の点では、同等の組織で

ある。 

Fig.5.3は 0.04％C 鋼(a)、0.09％C 鋼(ｂ)および 0.20％C 鋼(ｃ)の光顕組織である。 すべての組

織が典型的なラスマルテンサイト組織[6]を示していた。 また、旧オーステナイト粒径はそれぞれ

160μm（0.05%C 鋼)、43μｍ(0.09%C 鋼)および 71μｍ(0.20%C 鋼)であった。 第２章で示した

0.13％Ｃ鋼焼入材の場合には、板の表面近傍の領域や旧オーステナイト粒界近傍においてフェ

ライト粒が観察されたが、ここで示した炭素鋼焼入材では、旧オーステナイト粒界近傍には、フェラ

イト粒は認められなかった。 また、0.04％C 鋼焼入材において、表面から深さ方向に 10μm 程度

までの領域でフェライト組織が観察されたのみで、それ以外の組成のものではフェライト組織は観

察されなかった。 すなわち、0.04％C 鋼、0.09％C 鋼、および 0.20％C 鋼の焼入材では、ほぼ全

面がマルテンサイト組織を示していた。 

Fig.5.4 に、ＩＦ鋼焼入材の SEM/EBSD 測定により得られた Image quality（IQ)マップおよび結晶

方位を色で示した方位カラーマップを示している。 IQ とは、Kikuchi 線の相対輝度を示した値で 
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ある[4]。 方位カラーマップ(b)は、図中の右上に示す標準ステレオ三角形中に示した配色により、

観察面の法線方向に平行な結晶方位を示している。 また、図中の黒線は隣接測定点間中の方

位差が15度以上の大角粒界を示す。 IQマップ(a,b)では、Fig.5.2に示した光顕組織と同様の組

織が観察される。 また、方位カラーマップ(c,d)から、二種の熱処理条件により得られた IF 鋼焼入

材の組織には大角粒界に区切られた結晶方位の異なる組織が多数存在しており、それぞれが複

雑な形状を示していることが分かる。 Fig.5.5 に、ＩＦ鋼以外の炭素鋼の焼入材における EBSD 測

定の結果を、Fig.5.4 と同様の形式により示す。 IQ マップ(a,c,e) では、光顕組織（Fig.5.3)と同様

にラスマルテンサイト組織が再現されている。 また、方位カラーマップ(b,d,e)より、大角粒界の間

隔が炭素量の増大とともに小さくなっていることが分かる。 

EBSＤ測定の結果から、測定領域中に含まれる大角粒界の総長さ､ｌ を求めることが可能である。 

そして得られたｌ を用い、以下の手順で単位体積あたりの粒界面積 Sv、そしてひいては３次元的

な結晶粒の切片長さ（一種の粒径）を評価することが出来る。 ＥＢＳＤ測定された領域の面積を A

とすると、ｌ/A は観察面単位面積あたりの平均大角粒界長さである。 測定領域が組織の三次元 
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形状を代表していると仮定すると、ｌ/Aをそのまま単位体積当たりの平均大角粒界面積、Svとする

ことが出来る。 計量形態学において、任意の形状の結晶粒に対して、三次元的にランダムに測

った切片長さの平均値ｄeqとSvとの間には、次のような関係が成り立つことが知られている[８]。 

 

ｄeq＝2/Sv     （５．１） 

 

これ以降、ｄeqを焼入材マルテンサイトの有効粒径と称する。 マルテンサイト組織は複雑な形状を

有し、粒径を測定することが困難であるが、有効粒径を導入することにより、マルテンサイト組織の

実質的な粒径を評価することができる。 

Fig.5.6 に、本研究で用いた IF 鋼および各種炭素鋼の焼入材の有効粒径を示す。 ＩＦ鋼

（0.0026％Ｃ)については、二種類の条件でオーステナイト化熱処理を行ったため、二種の有効粒

径を示している。 1000℃x1.8ks 熱処理後焼入材の有効粒径（20μm）は、975℃ｘ1.8ks 焼入材

の有効粒径(4.7μm）と比べて小さかった。 この事実は、旧オーステナイト粒径が小さければ、パ

ケットサイズが小さくなるというこれまでに報告されている事実に対応する。 また、0.04％以上の

炭素量を有する試料の焼入材については、炭素量が増大するにつれて、有効粒径は緩やかに減

少した。 これらのデータより、ＩＦ鋼の975℃ｘ1.8ｓ熱処理後焼入材、0.04％Ｃ鋼および0.09％Ｃ鋼

の焼入材の有効粒径（それぞれ、4.7μｍ、6.1μｍ、4.0μｍ）は同程度であり、0.20％Ｃ鋼焼入材

の有効粒径（2.1μm）は、他の有効粒径を比較してやや小さいことが明らかとなった。  

Fig.5.7 にＩＦ鋼の焼入材のＴＥＭ組織を示す。 ＩＦ鋼焼入材は、オーステナイト化熱処理条件に
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関わらずラス状フェライト組織を示し、粒内に高密度の転位が存在していることが分かる。 それぞ

れの伸長したバウンダリの平均間隔はほぼ同程度を示し、975℃×0.6ks、1000℃×1.8ks の場合

で、それぞれ 360nm、380nm であった。 

Ｆｉｇ.5.8 に 0.04％C 鋼(a)、0.09％C 鋼(b)および 0.20％C 鋼(c)の焼入材のＴＥＭ組織を示す。 

すべての試料でラスマルテンサイト組織が観察された。 0.09％鋼焼入材（ｂ）と0.20％C鋼焼入材
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（ｃ）には、一部に周囲よりも粗大なマルテンサイトラスが観察されたが、ラスの平均間隔はそれぞ

れ、260nm、300nmおよび270nmであり、ほぼ同程度であった。 また、いずれのラスも内部には高

密度の転位が認められる。  

以上のように、ＩＦ鋼焼入材はラス状フェライト組織を、炭素鋼焼入材はラスマルテンサイト組織

を有していた。 ＩＦ鋼のラス状フェライト組織は、その形態に加えて、高密度の転位を有するという

点において、ラスマルテンサイト組織と共通の性質をしている。 また、有効粒径は 0.04％C 鋼、

0.09％C 鋼とほぼ同じ値を示していた。 したがって、IF 鋼焼入材と 0.04％C 焼入材、および

0.09％C 焼入材の組織の違いは、固溶炭素濃度および転位密度の相違に限定される。 また、

0.20％C 鋼焼入材に関しては、他の試料と比較すると、固溶炭素濃度と転位密度のほかに、有効

粒径も変化していた。 

Fig.5.9 は、種々の鋼の焼入材の公称応力-公称ひずみ曲線である。 ＩＦ鋼の応力-ひずみ曲

線は、オーステナイト化熱処理条件に関わらず、ほぼ同じ挙動を示す。 含有炭素量の増大ととも

に、強度が上昇し、全伸びが減少することが分かる。 均一伸びは、Ｂ添加ＩＦ鋼では２％、他の各

種炭素鋼では、5％から 3％と炭素量の増大とともに減少していた。  
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５．３．２ 圧延材の組織と室温引張特性 

 

Fig.5.10 は、オーステナイト化熱処理条件の異なるＩＦ鋼の 50％（εvM=0.8）圧延材のTD面TEM

組織である。 圧延方向（RD）、および板厚方向（ND）が、水平方向、およびそれと垂直な方向に

平行となっている。 両試料はオーステナイト化熱処理条件によらず、類似した組織を示した。 圧

延材の組織は、伸長転位セル組織であるが、おそらく圧延前の初期粒の結晶方位に依存して、

伸長方向や伸長セルの厚さが不均一であった。 それぞれの伸長転位セル組織の平均厚さは

240nm（975℃x0.6ks)と 230nm（1000℃x1.8ks)であり、オーステナイト化条件が異なっても大きな違

いはなかった。 
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0.04％C 鋼、0.09％C 鋼、0.20％Ｃ鋼圧延材のＴＥＭ組織を Fig.5.11 に示す。 これらの炭素鋼

においては、ＩＦ鋼圧延材(Fig.5.10)とは異なり、圧延方向に伸長したラメラ状転位セル（ＬＤＣ）組

織が観察された。 第２章において指摘したが、ＬＤＣ組織は0.13％Ｃ鋼のマルテンサイトを圧延し
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た試料で主に観察された組織であり、ＡＲＢや圧延により強ひずみ加工された材料において典型

的に観察されるラメラ状組織[９]と類似した組織である。 

Fig.5.12 に、ＴＥＭ組織（Figs.5.10-11)より得た伸長転位セル組織あるいはLDC組織におけるバ

ウンダリの平均間隔と含有炭素量の関係を示す。 また、第２章で示した 0.13％Ｃ鋼の 50％（εｖＭ

=0.8）圧延材中のＬＤＣ組織におけるラメラバウンダリの平均間隔（60nm)も、参考のために示して

いる。 Ｆｉｇ.5.12 から、炭素量の増加とともに、ラメラバウンダリの間隔は小さくなることがわかる。 

前節で示したように、炭素量が 0.09％以下の鋼に関しては、形態、有効粒径、およびラスの平均

間隔はほぼ同じであった。 従って、マルテンサイト組織（あるいはラス状フェライト組織）を出発組

織として、同じひずみ量の塑性変形を行った場合、炭素量が増大すれば、より細かいLDC組織が

得られることを示している。 

Ｆｉｇ.5.13 に、種々の含有炭素量を有する鋼の 50％（εvM=0.8)圧延材のSEM/EBSD測定結果を

示す。 それぞれ、975℃x0.6ｋｓオーステナイト化熱処理後焼入したＩＦ鋼(a-b)、0.04％C鋼(c-d)、

0.09％C鋼(e-f）のデータである。注１） 図は、ＩＱマップ(a,c,e)とNDに平行な結晶方位を示したカラ

ーマップ(b,d,f)を示している。 ＩＱマップ(a,c,e）は、ＴＥＭ組織と同様の形態を示した。 方位カラ

ーマップ(b,d,f)では、隣接する測定点間の方位差が 15 度以上のバウンダリ（大角粒界）を黒い線

で示している。 図より、炭素量の増大とともに大角粒界が増大する傾向が認められた。 また、圧

延方向に平行に近い大角粒界が多く観察される。 

Fig.5.14 に、Ｆｉｇ.5.13（b,d,f)で示した大角粒界の総長さから得られた有効粒径と含有炭素量の

関係を示す。 含有炭素量の増加に伴い、有効粒径が小さくなることが分かる。 Fig.5.1２で示し

たように、炭素量の増大とともに、LDC 組織の間隔が小さくなっていたが、ここ(Fig.5.14)で示した

結果より、含有炭素量が増大すると、LDC 中の大角粒界の数も増大することが分かる。 では、何

故、同じ圧下率（ひずみ）の圧延を施しているにもかかわらず、マルテンサイト中の含有炭素量が

増大すると、組織が微細化され、さらに大角粒界が多く導入されたのか、 この原因はマルテンサ

イト組織の他の特徴の影響とともに、第 6 章において考察する。 

0.20％C 鋼圧延材は、組織が微細であったため、FE-SEM/EBSD 測定が困難であり、

FE-TEM/Kikuchi 線法を用いてバウンダリの方位差を評価した。 その結果を Fig.5.15 に示す。 

0.20％Ｃ鋼圧延材には圧延方向に伸長したＬＤＣ組織が観察された。 図中にはラメラバウンダリ

の結晶方位差の数値も示している。 測定領域が非常に小さいにもかかわらず、多くの大角粒界

が観察された。 ここで示した方位差測定の結果は、測定数が少ないため、統計的信頼性は低い

が、0.20％Ｃ鋼圧延材においては、大角粒界が数多く導入されていることが示唆される。 

Fig.5.16 に、種々の含有炭素量を有する鋼の 50％（εvM=0.8)圧延材の応力-ひずみ曲線を示

す。 含有炭素量の増大とともに、引張強さが増大し、全伸びが減少するのが分かる。 0.20％Ｃ

鋼50％（εvM=0.8)圧延材は、引張試験の初期に最大応力を示し、均一伸びは1％程度であった。 

炭素鋼の圧延材が示した応力-ひずみ曲線の形状は、第３章および第４章に示した 0.13％Ｃ鋼圧 
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延材の応力-ひずみ曲線の形状と類似しており、さらに、強ひずみ加工により得られた単相超微

細粒組織を有する IF 鋼やアルミニウムの応力-ひずみ曲線の形状[10]とも類似していた。  

 

 

注１） 測定領域が 13μmx20μmと比較的小さい領域であるのは、測定ピッチを 20nmと非常に小さくしたため、測

定データファイルの大きさ、あるいは測定系（電子ビーム、試料、試料台等）の安定性による制約が生じ、広範囲

の測定が困難であったためである。 

 

 

５．３．３ 焼鈍材の組織と室温引張特性 

 

第２章において、0.13％C鋼の場合、マルテンサイトを出発組織として、50％（εvM=0.8)圧延後、

500℃の温間域で 1.8ks焼鈍を施すと、複相超微細粒組織が得られることが明らかとなっている。 

Fig.5.17 に種々の含有炭素量の炭素鋼に対して、50％（εvM=0.8)圧延後、500℃x1.8ｋｓ焼鈍材の

TD面TEM組織を示す。 ＩＦ鋼に関しては、オーステナイト化熱処理条件の異なる2種類の試料が

あるが、冷間圧延材の組織と機械的性質が、オーステナイト化条件によらずほぼ類似した組織で

あったので、以降の結果では、1000℃×1.８ｋｓでオーステナイト化熱処理後、50％（εvM=0.8）圧

延を施した試料に対して焼鈍を施した結果のみを示している。 ＩＦ鋼焼鈍材(a)は、圧延材と同様

の伸長転位セル組織を示した。 転位セルの平均厚さは 280nmであった。 また、直径 1.6μｍの
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制限視野絞りを用いて採取したＳＡＤパタ-ンは単一のネットパターンを示し、大きな局所方位差

が存在しないことを示している。 0.04％Ｃ鋼焼鈍材(b)では、圧延方向に長く伸びた組織が多くの

領域で観察されるが、一部に等軸粒も観察される。 ＳＡＤパターンは 211反射で約9度の弧を描

いていた。 このことから、0.04％Ｃ鋼はIF鋼よりも大きな局所方位差を有することが分かる。 

0.09％C鋼焼鈍材(c)および 0.20％鋼焼鈍材では、ほぼ全面が等軸形状の超微細粒組織を示し

ていた。 超微細粒の平均粒径は 0.09％Ｃ鋼焼鈍材および 0.20％Ｃ鋼焼鈍材で、それぞれ

160nmおよび 120nmであり、含有炭素量の増加とともに減少していた。 また、0.09％Ｃ鋼焼鈍材と

0.20％Ｃ鋼焼鈍材のＳＡＤパターンは複雑なパターンを示した。 このことは、0.09％Ｃ鋼焼鈍材と

0.20％Ｃ鋼焼鈍材には大きな局所方位差が存在することを示唆している。 さらに、0.09％Ｃ鋼焼

鈍材と 0.20％Ｃ鋼焼鈍材において、均一に分散した炭化物が観察された。 両試料中において、

炭化物のサイズは30 nmから200nmであり、ほぼ同じ大きさを示したが、含有炭素量の増大に伴い、

炭化物の体積率が大きくなっていた。 
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以上のように、含有炭素量の増大とともに、焼鈍材中の超微細粒（ＩＦ鋼の場合は転位セル）の

平均粒径が減少し、また、超微細粒の形状は等軸化する傾向が見られた。 炭素含有量の増加

に伴い、焼鈍材中の平均粒径が小さくなる傾向は、圧延材において、炭素含有量の増加に伴い

ラメラバウンダリの間隔が小さくなる傾向と一致する。 また、焼鈍材では含有炭素量が増加すると、

フェライト結晶粒が等軸化し、さらに微細化していた。  

Fig.5.18 に、各種炭素鋼の焼鈍材の公称応力-公称ひずみ曲線を示す。 また、Fig.5.19 と

Fig.5.20 には、強度（0.2％耐力、引張強さ）と伸び（均一伸び、全伸び）の焼鈍温度に対する変化

を示している。 いずれの場合も焼鈍温度の上昇とともに、強度が低下し、延性が回復した。 ＩＦ

鋼は、600℃焼鈍を施しても均一伸びは増加せず、むしろ、局部伸びが回復する傾向を示した。 

0.04％以上の炭素含有量を含むの場合、500℃から 550℃の温間域で焼鈍すると、引張強さを保

持しつつ、均一伸びが回復する領域が認められる。 これは、第３章で示した0.13％鋼マルテンサ

イトの 50%（εvM=0.8)圧延・焼鈍材においても認められた挙動である。 その後、600℃以上の焼鈍 
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により、均一伸びは大きく回復するものの、引張強さは400MPaから600MPaまで減少することが分

かる。 0.04％以上の炭素含有量を有する試料では、700℃焼鈍により強度が大きくなり、一方で

延性が低下していた。 この原因は、700℃焼鈍中に炭素原子が一部固溶し、焼鈍後に急冷した

ため過飽和固溶体となったためであると考えられる。 

 Fig.5.21 は、引張強さと均一伸びの関係(a)、および引張り強さと全伸びの関係(b)を示す。 図中

には、第３章で示した0.13%C鋼の結果も示している。 ＩＦ鋼を除く他の炭素鋼では、強度-延性バ

ランスはほぼ同じ傾向を示す。 炭素量が増加すると、高強度側で延性が回復する傾向が見られ

た。 0.20％鋼 500℃焼鈍材は、1GPa 近傍の引張強さと 4％の均一伸びを示し、同じ強度を有す

る他の炭素鋼と比べても、大きな伸びを示した。 Fig.5.17 で示したように、含有炭素量の増大に

より、同じ条件で焼鈍を施した場合、析出物の体積率が増大するが、炭化物のサイズはあまり変

わらない。 第３章での考察で用いた、Ashby の理論[11]によれば、析出物のサイズが一定であれ

ば、炭化物の体積率に比例して、二次すべり系の転位密度は増大する。 そのため、加工硬化が
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大きくなり、塑性不安定現象の発現が抑制され、高強度であっても大きな延性を示すことができた

と考えられる。 

 また、炭素鋼に比べると IF 鋼は十分な強度‐延性バランスを示さなかった。 このことは、強度-

延性バランスを向上させるためには、少なくとも炭素原子が含有される必要があることを示唆して

いる。 

 

 

 

５．４  結言 

 本章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍された鋼の組織と室温引張特性に及ぼす含有

炭素量（0.20wt％C まで）の影響を明らかにした。 得られた知見を以下に列挙する。 

 

（１） 含有炭素量の増加に伴い、50％冷間圧延により得られるＬＤＣ組織中のラメラ間隔が微細に

なる。 また、含有炭素量の増加と伴に、圧延時に導入される大角粒界の量が増加する。 

 

（２） 500℃×1.8ｋｓ焼鈍を行った場合、含有炭素量が多いほど、微細でかつ等軸的な超微細粒

組織が得られる。また、含有炭素量の増加に伴い、炭化物の体積率は増大するものの、サイ

ズに大きな違いはみられない。 
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（３） 強度-延性バランスは、含有炭素量の有無により大きく変化する。 IF 鋼の場合は、十分な

強度-延性バランスを得ることが出来なかった。 複相超微細粒組織を有する鋼は、含有炭

素量の増大とともに、より高強度で大きな延性を示す傾向がみられた。 この原因の一つに

は、含有炭素量が増大すると、析出物の体積率が増大するため、加工硬化率の増大が促進

されたことが考えられる。 

 

参考文献 

 

[1] M.Kehoe and PM.Kelly, Scripta Metall., 4(1970), 473. 

[2] 西川、森戸、牧, CAMP-ISIJ(日本鉄鋼協会講演概要集）, 15(2002), p.12. 

[3] R.W.K.Honetcombe and H.K.D.H.Bhadeshia, “Steels -Microstructure and properties”, 2nd 

edition, Edward Arnold, (1995). 

[4] D.Juul Jensen, Mater. Sci. and Tech., 16(2000), 1360. 

[5] K.Tsuzaki, N.R.Ikeda and T.Maki, Scripta Mater., 36(1997), 905. 

[6] S.Morito, H.Tanaka, R.Konishi, T.Furuhara and T.Maki, Acta Mater., 51(2003), 1789. 

[7] 森戸茂一, 牧 正志, まてりあ, 40(2001), 629. 

[8] DeHoff, R. T. and Rhines, F. N., "Quantitative Microscopy", McGraw-Hill Publishing, 1968. 

[9] N.Hansen, D.Juul Jensen, Phil. Trans. R. Soc. Lond., A357(1999), 1447. 

[10] N.Tsuji, Y.Ito, Y.Saito and Y.Minamino, Scripta Mater., 47(2002), 893. 

[11] M.F.Ashby, Phil. Mag., 14(1966), 1157.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 86



第６章 マルテンサイトを出発組織とした冷間圧延・温間焼鈍  

による結晶粒超微細化機構 
 

 

 

６．１． 緒言 

 

前章までに､低炭素鋼のマルテンサイトを出発組織として､圧下率 25％（相当ひずみεvM=0.3)

から 70％  (εvM=1.5)までの冷間圧延と温間域（500℃から 550℃）での焼鈍により、結晶粒超微

細化が達成されることを明らかにした。 近年の研究では、塑性変形による結晶粒超微細化には、

相当ひずみ 4 以上の強ひずみ加工が必要であることが報告されている[1]。 しかしながら、本研

究では、通常の圧下率の冷間圧延により、強ひずみ加工を行うことなく結晶粒超微細化が達成さ

れた。 本章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍プロセスによる結晶粒超微細化機構に

ついて考察する。 

第２章で示したように、0.13％Ｃ鋼のマルテンサイトを出発組織として、圧下率50％（相当ひずみ

εvM=0.8）の冷間圧延を施すと、Fig.6.1に示すラメラ状転位セル組織（LDC組織）が主として得られ
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る。 得られたLDC組織は、フェライト組織やAlやNiなどの単相組織に、相当ひずみ4以上の強ひ

ずみ加工を施して得られるlamellar boundary組織[２]と類似していた。 すなわち、マルテンサイト

を出発組織とすれば、せいぜい１程度のひずみを加えるだけで、強ひずみ加工された材料と同等

の組織を得ることができる。 第１章で述べたように、マルテンサイト組織は（1）一種の微細粒組織

であること、（２）複雑な組織形状を有すること、（３）高い転位密度を有すること、および（４）炭素の

過飽和固溶体であることの４点の特徴を有するため、これらの特徴のうちのどれか（あるいは複数）

が、小さなひずみで強ひずみ加工と同等の超微細組織をもたらす原因に違いない。 本章では、

まずはじめに、マルテンサイト組織と比べると単純な組織である、フェライト単相組織およびフェラ

イト・パーライト組織を出発組織とした低炭素鋼のＡＲＢ法による強ひずみ加工中の組織変化を示

し、強ひずみ加工による結晶粒超微細化機構を明らかにする。 その上で、前章までに得られた

結果に加えて、補足的な実験結果を示しながら、マルテンサイト組織の個々の特徴が結晶粒超微

細化の促進に及ぼす影響を分離して示し、何故マルテンサイトを出発組織とすれば強ひずみ加

工をせずとも結晶粒超微細化が達成されたか、その理由について明らかにすることを本章の目的

とした。 

 

 

 

６．２． 実験方法 

 

Table 6.1 に示した組成を有するTi添加Interstitial Free (IF)鋼と、第２章から第４章で用いた

0.13％C鋼(JIS-SS400)に対して、ＡＲＢによる強ひずみ加工を施した。 ARBの原理については、

すでに第１章で述べている。 極低炭素ＩＦ鋼（板厚 1mm×板幅 20mm×長さ約 250mm）につ
いては、平均粒径 27μmの等軸フェライト粒組織を有する冷間圧延・焼鈍板を出発材とした。 出

発材に対して、500℃に設定された電気炉内（大気雰囲気）に２枚積層した試料を 0.6ks保持後、

直ちに 1 パス圧下率 50％（εvM=0.8)）の接合圧延を施し、圧延後は水冷した。 これを 1 サイクル

のARBとし、最大７サイクル（εｖM＝5.6）まで行った。 圧延機のロール表面はアセトンで脱脂した

無潤滑状態とし、ロール周速を43m・min-1（相当ひずみ速度46s-1）とした。 さらに、IF鋼の５サイク

ル（εｖM＝4.0）ARB材に対して、675℃で 1.8ks焼鈍を施した試料を作成した。 0.13％Ｃ鋼に関し

ては、フェライト-パーライト組織を有する出発材（熱延板）（板厚２mm×板幅 25mm×長さ 200mm）

に対して、まず圧下率 50％（εvM=0.8）の冷間圧延を施し板厚を 1mmとした。これを１サイクルARB

とし、２サイクル目以降は、１パス圧下率 50%の接合圧延を最大５サイクル（εvM=4.0）まで繰り返し

て、強ひずみ加工を施した。 圧延条件は、圧延荷重を軽減させるため、ロール表面状態をマシ

ン油を薄く塗布した潤滑状態として、ロール周速を 17.5m・min-1（相当ひずみ速度 18s-1）とした。 
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ARB後はAr雰囲気中において、200℃から 700℃の各種温度で 1．8ksの焼鈍を施した。 

組織観察はＴＥＭを用いて、第２章で示した方法により行った。 ただし、一部の試料(0.13％鋼

（JIS-SS400)の焼入材)については、SEM/EBSD測定を行い、第５章で述べた方法により有効粒径

を測定した。 EBSD測定は、Phillips社製XL30 を用いて、加速電圧 25ｋVにて行った。 測定条件

は 40000μm２の測定範囲に対して、測定ピッチ 0.5μmとした。 

 

Table.6.1  Chemical compositions of the materials studied.(wt%) 

 C N Si Mn P Cu Ni Ti Fe 

IF steel 0.002 0.003 0.01 0.17 0.012 0.01 0.02 0.072 bal. 

 

 

 

 

６．３． 強ひずみ加工における結晶粒超微細化機構 

 

まずはじめに、フェライト単相組織を有する IF 鋼に対して ARB による強ひずみ加工を施し、ひ

ずみの増大に伴う超微細組織の発達過程を明らかにする。 

Fig.6.2(a)に、フェライト単相組織を有するIF鋼に対して、1 サイクル（εvM=0.8）のARBを施した場

合のTD面TEM組織(a)および方位測定の結果得られた隣接粒間の方位差を示したマップ(b)を示

す。方位マップの表示方法は、Fig.2.8と同様である。 1サイクル（εvM=0.8）ARB材のTEM組織(a)

では、全面で転位セル組織が観察された。 転位セルの多くは矩形形状を示しており、特定の方

向に伸長していた。 この視野ではほぼ同じ形状の転位セルしか見られないが，転位セルの形状

や大きさは観察する領域によって異なっていた。 εvM=0.8 程度の通常のひずみまでの塑性変形

を受けた材料中で見られるこうした組織の不均一は、おそらく圧延前の初期粒の結晶方位依存性

によるものと考えられる。 また、方位差測定の結果(b)、ほぼすべてのバウンダリが小角粒界であ

った。 Fig.6.2 の一部に観察される大角粒界は、初期粒界であると考えられる。 

Fig.6.3(a)に、3 サイクル（εｖM=2.4）ARBを施したIF鋼のTD面TEM組織を示す。 ここでは、二種

類の異なる組織が観察された。 視野の下半分の領域ではラメラ状組織が観察され、圧延方向に

伸長した明瞭なバウンダリが数多く観察された。 上半分の領域では不明瞭なバウンダリからなる

転位セル組織が観察された。 ラメラ状組織中の明瞭なバウンダリにより囲まれた粒は、概ね圧延

方向に伸長していたが、伸長方向は圧延方向と約20度の角度を成していた。 また、図中の上半

分の転位セル組織中に観察される転位セルの厚みが 0.33μmであるのに対して、ラメラ状組織中
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の明瞭なバウンダリに囲まれた粒の厚みは 0.27μmとやや小さい。 局所方位測定を行った結果、

組織の違いと局所方位差の違いが良く対応していることが分かる。 Fig.6.3(b)の方位差マップに

示すように、転位セル組織が観察された領域では、ほぼすべてのバウンダリが 1 サイクル（εｖ

M=0.8）ARB材(Fig.6.2)と同様に小角粒界であったのに対して、ラメラ状組織は多くの大角粒界を

含んでいた。 また、大角粒界は圧延方向に平行に近いバウンダリに数多く存在していた。 

圧延により初期粒はRDに伸長するため、ここで観察された大角粒界は初期粒界が圧延方向に

伸長したものである可能性がある。 仮に、試料の外形変化と同じように初期粒の形状も変化する

とすると、出発材の初期粒径が27μmであったことから、3サイクル（εｖM=2.4）ARB、すなわち全圧

下率 87.5％の圧延を施した後には初期粒の平均厚さは 3.4μm（出発材の 8 分の１）となるはずで

ある。 しかし、この値は実際に観察された大角粒界の平均間隔（0.27μm）の 10 倍以上と、非常

に大きい。 この事実は、今回観察された大角粒界は、初期粒界を一部含むかもしれないが、大

部分は塑性変形によって初期結晶粒内に新たに導入されたものであることを示している。 このよ

うに、塑性変形により導入されたバウンダリ（deformation induced boundary）により初期粒が分割さ

れる現象はgrain subdivisionと呼ばれる[2-3]。 

Fig.6.４にIF鋼の５サイクル（εvM=4.0）ARB材のTD面TEM組織(Fig.6.4(a))および方位差マップ

(Fig.6.4(b))を示す。 ３サイクル（εvM=2.4）ARB材（Fig.6.3）と比べると、大角粒界がより数多く観察

される。 しかし，領域によっては不明瞭なバウンダリも観察され，それに対応して小角粒界も依然

として局所的に集中して存在する。 明瞭なバウンダリに囲まれた超微細結晶粒の平均厚さは

0.25μmであり、3サイクルARB材（0.27μm）よりもやや細かくなっていた。 また、3サイクルARB材

と比べると、超微細粒の伸長方向はより圧延方向に平行となっている。 

Fig.6.5(a)は、7 サイクル（εvM=5.6）ARBを施したIF鋼のTD面TEM組織である。 試料全面にお

いて、明瞭なバウンダリで囲まれ圧延方向に伸長したパンケーキ形状の超微細結晶粒が観察さ

れた。 超微細粒の厚さは 0.20μmとなっており、５サイクル（εvM=2.7）ARB材（Fig.6.3）で見られ

た超微細結晶粒の厚さ（0.25μm）よりもやや小さくなっていた。 方位差測定の結果(b)、バウンダ

リの大部分は大角粒界であった。 ただし、伸長超微細粒を横切り区切るような小角粒界

（inter-connecting boundary）も一部に認められた。 
Fig.6.6に、IF鋼の 1 サイクル（εvM=0.8）、3 サイクル（εvM=2.7）、5 サイクル（εvM=4.0）、および

7 サイクル（εvM=5.6）各ARB材中に観察されたバウンダリの担う方位差の分布を示している。 1
サイクル（εvM=0.8）ARB材では、おそらく初期粒界と考えられるバウンダリを除き、ほぼすべてが

小角粒界であった。 3 サイクル（εvM=2.7）ARBにより数多く（22％）の大角粒界が存在するように

なった。 先に述べたように、これらの大角粒界の大部分は、塑性変形により新たに導入されたバ

ウンダリ（deformation induced boundary）である。 さらにサイクル数が増し、ひずみが増大するに

つれて、大角粒界の数が増加する。 最も強ひずみ加工された 7 サイクル（εvM=5.6）ARB材では

72%が大角粒界であった。 以上より、強ひずみ加工に伴って、大きな方位差を有するバウンダリ 
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が初期結晶中に多数導入され、それらによって結晶が微細に分断されてゆくことが明らかとなっ

た。 このような組織の形成過程はAlなどの積層欠陥エネルギーが中程度の金属においても見出

されている[4-6]。 Liuら[4]は冷間圧延により圧下率 99％（εvM=5.0)まで加工した際のAl中の組

織の形成過程を調べており、上記と同じように、grain subdivisionにより初期粒が分断され、ひずみ

5.0 まで強加工すると、バウンダリの 70％が大角粒界からなる、ラメラ状の組織を得ている。 すな

わち、強ひずみ加工による超微細粒組織の形成機構は、基本的に塑性変形に伴うgrain 
subdivisionであると考えることができる。 

ところで、上記に示したIF鋼の強ひずみ加工(ARB)は 500℃において行われ、試料は毎回の接

合圧延前に 500℃で 10 分間保持された。 従って上記のパンケーキ状微細粒組織は、この間の

静的な組織変化、温間圧延中の動的な組織変化、そして圧延後冷却されるまでの静的な組織変

化をも反映したものになっている。 そこで、そうした高温における組織変化を排除し、またそれら

が結晶粒超微細化に与える影響を明らかにするために、低炭素鋼の室温強ひずみ加工（ARB）

を行った。 Ｆｉｇ.6.7 は、フェライト・パーライト組織を出発組織として、室温ARBにより相当ひずみ、

εvM=4.0 まで強ひずみ加工された 0.13％C鋼のND面(a)、TD面(b)のTEM組織、および 
ARB 後、560℃で 1.8ｋｓ焼鈍を施した試料のＮＤ面(c)およびＴＤ面(d)の TEM 組織である。 ＡＲB
まま材のND面観察(a)では、複雑な転位セル組織が観察された。 図中に示しているＳＡＤパター

ンは、単一のネットパターンでは説明できない複雑なパターンを示し、大きな局所方位差が強ひ

ずみ加工により導入されていることを示していた。 一方、TD 面観察では、圧延方向に伸長したラ

メラ状組織が認められた。 この組織は、先に示した温間域で強ひずみ加工された IF 鋼 ARB 材

（Figs.6.4-5）が有していたパンケーキ形状の超微細粒組織とは異なり、等軸的な形態を有してい

た。 一方、ARB 後、560℃で 1.8ｋｓ焼鈍を施した試料のＮＤ面(ｃ)では、明瞭なバウンダリに囲ま

れた超微細粒組織が観察された。 また、ＴＤ面観察の結果、やや等軸化した伸長超微細粒組織

が観察された。 このことは、強ひずみ加工により得られるラメラ状組織は、温間域での焼鈍により

等軸化する傾向を持つことを示している。 いずれにせよ、これらの結果は、明瞭なバウンダリで囲

まれた超微細粒の形成には、少なくとも回復過程が必要であることを示している。 
以上の結果より、強ひずみ加工による結晶粒超微細化は、塑性変形によるgrain subdivisionと、

回復による転位セルバウンダリから通常の粒界への変化（転位の再配列）、そして短距離の粒界

移動によるより等軸的な形状の結晶粒への形状変化という一連の過程によるものであることが明ら

かとなった。
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６．４． マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍における結晶粒超微細化機構 

 

 

 前節において、強ひずみ加工における結晶粒超微細化は、grain subdivision と回復により生じる

ことを明らかにした。 こうした機構・過程は、マルテンサイトを出発組織としたプロセスにおける結

晶粒超微細化の場合にも、同様であろうと考えられる。 例えば、強ひずみ加工された試料にはラ

メラ状組織が観察されたが、第２章で示したように、0.13％Ｃ鋼のマルテンサイト組織を出発組織と
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して、50％冷間圧延を施した場合にも、同様のラメラ状組織である大きな方位差を有するＬＤＣ組

織が観察された。 すなわち、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍プロセスでは、冷間圧延時に

何らかの理由で grain subdivision が促進された結果、小さなひずみで超微細粒組織の基本組織

であるラメラ状組織が得られ、その後の温間焼鈍によって回復が生じ、超微細粒組織が得られた

ものと考えられる。 前節で述べた強ひずみ加工プロセスと、本研究の主題であるマルテンサイト

の冷間圧延・温間焼鈍プロセスの間の最大の違いは、出発組織である。 すなわち、出発組織を

マルテンサイトとすれば、grain subdivision が促進されることを本研究の結果は示唆している。 

マルテンサイト組織は（1）一種の微細粒組織であること、（２）複雑な組織形状を有すること、（３）

高い転位密度を有すること、および（４）炭素の過飽和固溶体であることの４点の特徴を有する。こ

れらのうちのどれが grain subdivision の促進しているのかを以下で検証する。 

Hansen ら[3]は塑性変形により導入されるすべてのバウンダリは、形成機構の違いにより偶発的

転位バウンダリ (Incidental Dislocation Boundary : IDB) と幾何学的に必要なバウンダリ

(Geometrically Necessary Boundary: GNB)の二種類に分類されることを示した。 IDB は同一のす

べり系が活動している領域内での、活動転位の偶発的な堆積により生じ、一方で、GNB は活動す

るすべり系の種類や数（slip pattern）の異なる領域間に生じる[2-3]。 先に示した、強ひずみ加工

後の特徴的組織であるラメラ状組織（あるいはＬＤＣ組織）中には、二種のバウンダリが観察される

が、ラメラバウンダリは GNB に分類され、ラメラバウンダリを板厚方向に繋ぐバウンダリ

（interconnecting boundary）の多くはＩＤＢに分類される[4-5]。 また、Hughes ら[5]や Liu ら[4]は、Ｉ

ＤＢとＧＮＢのそれぞれの平均方位差はひずみの増大とともに大きくなることを示した。 その結果

GNB に比べると、IDB はひずみの増大にともなう平均方位差の増加の割合が小さく、大角粒界と

なりにくい事が明らかとなっている。 塑性変形による結晶粒超微細化にとっては、大角粒界によ

る grain subdivisionが必要であるため、GNBの発生がまず重要である。 ＧＮＢの詳細な形成機構

に関しては議論があるところではあるが、少なくとも GNB の形成には、その定義から考えて、隣接

する小領域間で活動するすべり系の数や種類が異なることが必要である。 このような領域の形成

機構に関しては、Higashida ら[7]による、不均一変形の一種である変形帯の形成過程の研究を参

考にすることが出来る。 彼らは、FCC 金属単結晶の引張試験により生じる変形帯（Kink band お

よび Band of secondary slip）の形成機構を明らかにした。 すなわち、変形帯形成の前駆段階とし

て、局所湾曲すべり領域が形成されること、さらに、局所湾曲すべり領域は引張試験片のつかみ

部近傍の変形が拘束される領域に生じやすいことを明らかにした。 

変形の拘束効果は、粒界によっても生じると考えられる。 実際に、Jago ら[8]は、鉄の引張変形

の研究において、初期粒径が細かくなるほど、変形帯やせん断帯などの不均一変形が多く観察さ

れることを見出している。 これらの結果は、初期結晶粒径が微細であるほど、結晶粒界の拘束効

果により、不均一変形が促進され、ＧＮＢによる grain subdivison が促進されることを示唆している。 

マルテンサイトは相変態ままで一種の微細粒組織を有している。 第５章で示したように、マル
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テンサイト組織の微細度はEBSD測定による有効粒径により記述できる。 例えば 0.13％C鋼マル

テンサイトのEBSP測定結果をFig.6.8 に示す。 ＩＱマップ(a)は、ラスマルテンサイトの形態をよく再

現している。 測定面法線方向の結晶方位を色で示したマップを(b)に示す。 図中では、隣接測

定点間の方位差が15度以上のバウンダリを黒い線で示している。 測定された大角粒界の総長さ

より、有効粒径は3.2μmであった。 この結果は、マルテンサイトが実際に一種の微細粒組織であ

ることを示す。 出発組織のマルテンサイトが微細粒組織であったため、冷間圧延時のＧＮＢによ

るgrain subdivisionが促進されたと考えられる。また、 Ｆｉｇ.6.8 より、マルテンサイト中のパケットや

ブロックは複雑な形状を有していることが分かる。 形状が複雑であれば、幾何学的に塑性変形を

強く拘束するようになり、grain subdivisionを促進することが考えられる。 実際にＦｉｇ.6.9に示した、

0.13％Ｃ鋼の 50％（εvM=0.8)冷間圧延材のＩＱマップにおいて、矢印で表す位置に多くのせん断

帯が観察された。 これらのせん断帯はマルテンサイトの複雑な形態に起因するものと考えられる。 

このような、せん断帯の発生により、grain subdivisionが促進されたことも考えられる。 

ところで、第１章で指摘したように、マルテンサイト組織は、微細粒組織という特徴のほかに、高

い転位密度、炭素の過飽和固溶体という特徴を有する。すなわち、マルテンサイトを出発組織とし

たときのgrain subdivisionの促進は、マルテンサイトが一種の微細組織であることのみによってもた

らされているとはまだ言えない。 微細粒であること以外の特徴がgrain subdivisionに寄与している

か否かを検討するために、上記のマルテンサイトと同等の等軸微細粒組織を有するＩＦ鋼を強ひ 
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ずみ加工と焼鈍により作製し、それを出発組織として 50％（εvM=0.8）冷間圧延を施し、その組織

を観察した。IF鋼の場合には、微細粒組織であっても、高い転位密度、炭素の過飽和固溶体、複

雑な粒形状といった特徴は有していないため、微細粒組織の効果のみを取り出して議論すること

ができる。 

Fig.6.10(a)に、5 サイクルＡＲＢ後、675℃×1.8ｋｓ焼鈍を施したＩＦ鋼のＴＤ面ＴＥＭ組織

(Fig.6.8(a))を示す。 Tsujiら[9]は、超微細粒組織を有するＡＲＢ材に対して種々の条件で焼鈍を

施すことにより、超微細粒域から粗粒域まで平均粒径を変化させることが可能であることを明らか

にしている。 ここでは、ＩＦ鋼の 5 サイクル（εvM=4.0）ＡＲＢ材に対して、種々の焼鈍条件を検討し

た結果、675℃×1.8ｋｓ焼鈍により、0.13％C鋼マルテンサイトの有効粒径（3.2μm）とほぼ同じ結

晶粒径（3.5μm）の等軸微細粒組織を得ることができた。 また、得られた微細粒の内部には転位

は殆ど観察されなかった。 次にこの 675℃×1.8ｋｓ焼鈍材を出発組織として、50％冷間圧延を施

した試料のＴＥＭ組織をFig.6.8（ｂ）に示す。 圧延材の多くの領域は、圧延方向に伸長した転位

セル組織を示すが、一部の領域では等軸形状の転位セル組織も観察される。 このような組織の

違いは、結晶方位依存性によるものであると考えられる。 マルテンサイトの加工材、あるいはフェ 
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ライトを強ひずみ加工した場合に観察された超微細ラメラ組織は観察されなかった。伸長した転位

セルの平均厚さは340nmであり、0.13％Ｃ鋼マルテンサイトの冷間圧延材で観察されたＬＤＣ組織

の平均ラメラ間隔(60nm)よりも、約 5.5 倍大きい。 また、図中には、直径 1.6μm の制限視野絞り

を用いて採取したＳＡＤパターンを示す。 ＳＡＤパターンは単一のネットパターンを示した。 この

ことは、得られたラメラ状転位セル組織中は小さな方位差しか持たないことを示している。 ここで

示した IF 鋼の圧延前の組織は、微細粒組織を有していたが、固溶炭素を含まず、結晶粒は等軸
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形状を示し、さらに、粒の内部には転位は観察されなかった。 したがって、grain subdivision の促

進に寄与している要因としては、初期組織が微細組織であることに加えて、マルテンサイト組織の

他の特徴（高い転位密度、炭素の過飽和固溶体および複雑な形状）も複合的に寄与していること

を示している。 

そこで次に、マルテンサイトが炭素の過飽和固溶体である事による影響について考察する。 

第 5 章において、同じ有効粒径を有するものの含有炭素量が異なるマルテンサイトを 50％（ε

vM=0.8）圧延した場合、ラメラバウンダリの平均間隔が小さくなり、さらに大角粒界の数が増大する

ことを明らかにした（Fig.5.12-13)。 この結果は、マルテンサイト中の含有炭素量が増大すれば、

grain subdivisionが促進されることを示唆している。 しかし、マルテンサイトにおいて含有炭素量

を変化させた場合、固溶炭素量が増加すると同時に転位密度も増大する（Fig.1.5）ため、grain 

subdivisionが促進された理由として、二者(固溶炭素量および転位密度)のどちらが主要な影響を

及ぼしているのか、断定できない。 

 Ｂeｌｙａｋｏｖら[10]は、ステンレス鋼（JIS-SUS304）を用いて、ほぼ同じ平均粒径を有し、粒の内

部に高転位密度（0.5ｘ1015ｍ-２）を有する試料と、粒の内部に殆ど転位を含まない試料の二種の試

料に対して、繰り返し圧縮変形による強ひずみ加工を施した場合の組織の発達過程を詳細に報

告している。 その結果、初期粒内に高密度の転位が存在しても、grain subdivisionには影響を殆

ど及ぼさないことを明らかにした。 この結果より、マルテンサイト組織の特徴の一つである、高密

度の転位の存在は、grain subdivisionに大きな影響を及ぼさないことが推測される。 従って、先に

述べた第５章で示された結果は、マルテンサイトが炭素の過飽和固溶体であることが、grain 

subdivisionの促進に大きく寄与していることが示唆される。 

では、固溶炭素を含めばなぜ grain subdivision が促進されるのであろうか。固溶炭素と転位の

相互作用により転位の易動度が低下することことが知られている[11]。 一般に、ひずみγは可動

転位密度ρ、転位の移動距離 、およびバーガースベクトルｂの積として、 x
γ＝ρｂ        (６・１) x

と示される。 したがって同じひずみを与えた場合、転位の易動度が低い場合は転位の移動距

離が小さくなり、可動転位密度が増大する。 一方、Kuhlmann-Wilsdorf[12]は同一すべり系の刃

状転位が Taylor 格子状に配列した場合、それらの転位の応力場により二次すべり系の活動が促

進されることを示した。 したがって、転位密度の増大により、二次すべり系の発生が生じやすくな

り、それらの種類や量（slip pattern）が隣接領域間で異なれば、GNB が発生する。 従って、固溶

炭素の増大により、GNB による grain subdivision が促進されうると考えられる。 

以上のように、マルテンサイト組織の４つの特徴を検討した結果、少なくとも、微細粒組織である

こと、複雑な形状を有していたこと、および炭素の過飽和固溶体であることが grain subdivision を

促進した可能性がある。 特に、炭素の過飽和固溶体であることは、grain subdivisionを大きく促進

した可能性が考えられる。 
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以上の考察から、マルテンサイト組織を出発組織に用いなくとも、出発組織の適当な変更により、

小さなひずみの塑性変形で結晶粒超微細化が達成される方策が考えられる。 例えば、鋳造など

の加工熱処理の前プロセスで、出発組織の粒径を出来るだけ小さくしておくことや、転位の易動

度を大幅に下げることが可能であるような合金成分を添加することにより、強ひずみ加工を行わな

くとも超微細粒組織が得られる可能性が考えられる。 あるいは、上記のような出発組織の調整を

施した試料に対して、強ひずみ加工プロセスを施せば、これまで得られている超微細粒組織よりも、

さらに微細な組織が実現できる可能性もありえるであろう。  

 

 

 

６．５ 結言 

 

 本章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍による、結晶粒超微細化機構について議論し

た。  

 

（１） フェライト・パーライト組織あるいはフェライト組織を出発組織として、ARB による強ひずみ加

工を行い、強ひずみ加工による結晶粒超微細化機構を明らかにした。 強ひずみ加工の微

細化機構は、塑性変形により導入された大角粒界による初期結晶粒の分断（grain 

subdivision）と回復によるものである。 

 

（２） マルテンサイトを出発組織とした場合、小さなひずみで強ひずみ加工材相当の組織であるラ

メラ状転位セル組織が形成されていた。 このことはマルテンサイトの組織的特徴が grain 

subdivision を大きく促進することを示唆している。 

 

（3） 4つのマルテンサイトの組織的特徴（微細粒組織、複雑な形状、高い転位密度、炭素の過飽

和固溶体）が grain subdivision を促進する機構について検討したが、特に固溶炭素量が増

大すると、grain subdivision が特に促進されることを明らかにした。  
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第７章 総括 
 

 

 

本研究では、鋼のマルテンサイトを出発組織とした新しい加工熱処理による結晶粒の超微細化

と高強度化について研究した。以下に得られた結果を総括する。 

第１章は序論であり、本研究の背景を述べた。  

第２章では、普通低炭素鋼（0.13％C:JIS-SS400）に対して、マルテンサイトを出発組織とし、圧

下率 50％（εｖM=0.8）の冷間圧延と温間域での焼鈍を施すことにより、結晶粒超微細化が可能で

あることを示した。マルテンサイトを出発組織として、圧下率 50％（相当ひずみεvM=0.8）まで冷間

圧延された低炭素鋼には特徴的な三種類の組織、(a)圧延方向に伸長したラメラ状転位セル組織

（LDC組織）、(b)不規則に屈曲したラメラ状組織（IBL組織）および(c)せん断帯を伴う座屈したマル

テンサイトラス組織（KL組織）が観察された。 LDC組織が最も広い領域で観察され、また、ラメラ

バウンダリの平均間隔は60nmと非常に微細であった。 LDC組織は大きな局所方位差を有してお

り、強ひずみ加工された金属に観察されるlamellar boundary組織と同様の特徴を有していた。 ま

た、温間（500℃）焼鈍により、平均粒径 180nmの超微細フェライト粒組織が得られた。 超微細フ

ェライト粒のバウンダリの結晶方位差を評価したところ、70％以上が方位差 15 度以上の大角粒界

であった。 温間焼鈍材は超微細フェライト粒組織に加えて、炭化物が均一に分散しており、また、

一部には焼戻マルテンサイト組織も存在する複相超微細粒組織であった。 

第３章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍により得られる複相超微細粒組織の室温引

張特性と靭性を明らかにした。 マルテンサイトを出発組織として圧下率 50％（相当ひずみ,ε

vM=0.8）の冷間圧延を施した 0.13％C鋼は、引張強さで約 1.5GPaという高強度化を示すが、均一

伸び、および全伸びは数％程度に限られていた。 500℃から 550℃までの温間域の焼鈍により得

られた複相超微細粒材は、引張強さ 900MPa近傍の高強度を保ちつつ十分な均一伸び、及び全

伸びを示した。 微小衝撃試験の結果、複相超微細粒組織を有する 550℃x1.8ks焼鈍材が、優れ

た室温靭性（衝撃吸収エネルギー）を示すのみならず、-190℃の低温でも延性破壊を示す

ことが明らかとなった。また、複相超微細粒材料が優れた強度-延性バランスを示した理由は、

複相組織の成分の一つである均一に分散した炭化物により、超微細粒組織内の加工硬化が促進

され、塑性不安定現象の発現が引張変形の後期まで抑制されて、より大きな均一伸びが得ら

れたものと考えられた。 複相超微細粒組織が優れた靭性を示した原因は、複相超微細粒組

織中の結晶粒界や析出物は、いずれも亀裂の進展を抑制する障害になりえることであると考えら

れる。 特に、析出物はマトリクスの加工硬化を促進するため、亀裂先端近傍の塑性変形域の強

度上昇をもたらし、クラック進展を抑制すると考えられた。 
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 第４章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍により得られる材料の組織と室温引張特性に

及ぼす圧下率の影響を明らかにした。 マルテンサイトを出発組織とした場合、圧下率の増大とと

もに、著しい高強度化が達成される。 70％（εvM=1.5）圧延材の引張強さは、受入材（フェライト・

パーライト組織）の約４倍の 1.6GPaに達する。 ただし、圧延材の伸びは均一伸びで数％程度と

非常に小さくなった。 圧延材には、3 種類の特徴的な組織が観察されるが、圧下率に関わらず、

主な組織はラメラ状転位セル組織（LDC組織）である。 圧下率の増大と伴に、LDC組織の割合が

増大してゆき、70(εvM=1.5)％圧延材ではほぼ全面がLDC組織となった。 またLDC組織を構成す

るラメラバウンダリの間隔は、圧下率の増大とともに減少し、70％圧延で 56nmまで微細となった。 

圧下率 25％（εvM=0.３）、または圧下率 50％（εvM=0.8）の圧延を施した場合、高い強度を保ちつ

つ十分な延性が回復する焼鈍条件を、温間域に見出すことができる。 一方で、70％(εvM=1.5)圧

延材では、不連続再結晶が生じ、低温焼鈍で強度が大きく低下し、強度と延性を両立させるような

焼鈍条件を見出すことは困難であった。 いずれの圧下率の圧延を行った場合でも、500℃

x1.8ks焼鈍により超微細粒組織が得られた。 さらに高温で焼鈍すると、粒径数μmにまで粗大化

した再結晶粒が生じるが、再結晶温度は圧下率の増大とともに低下した。 また、再結晶温度と強

度が大幅に低下する温度は良い一致を示した。 均一伸びで延性を評価した場合、強度-延性バ

ランスは中間の圧下率である 50％冷間圧延・焼鈍材が最も優れていた。 70％冷間圧延材の場

合は、延性が回復する前に不連続再結晶粒が生じるため、また25％圧延材の場合は冷間圧延に

おける強度の上昇が不十分であったためであると考えられる。 

第５章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍された鋼の組織と室温引張特性に及ぼす含

有炭素量（0.20wt％C まで）の影響を明らかにした。 含有炭素量の増加に伴い、50％冷間圧延

により得られるＬＤＣ組織中のラメラ間隔が微細になる。 また、含有炭素量の増加とともに、圧延

時に導入される大角粒界の量が増加する。 500℃×1.8ｋｓ焼鈍を行った場合、含有炭素量が多

いほど、微細でかつ等軸的な超微細粒組織が得られる。また、含有炭素量の増加に伴い、炭化

物の体積率は増大するものの、サイズに大きな違いはみられない。 強度-延性バランスは、含有

炭素量の有無により大きく変化する。 複相超微細粒組織を有する鋼は、含有炭素量の増大とと

もに、より高強度で大きな延性を示す傾向がみられた。 この原因の一つには、含有炭素量が増

大すると、析出物の体積率が増大するため、加工硬化率の増大が促進されたことが考えられた。 

 第６章では、マルテンサイトの冷間圧延・温間焼鈍による、結晶粒超微細化機構について議論し

た。 フェライト・パーライト組織あるいはフェライト組織を出発組織として、ARB による強ひずみ加

工を行い、強ひずみ加工による結晶粒超微細化機構を明らかにした。 強ひずみ加工の微細化

機構は、塑性変形により導入された大角粒界による初期結晶粒の分断（grain subdivision）と回復

によるものである。 マルテンサイトを出発組織とした場合、grain subdivision が促進され、小さなひ

ずみでラメラ状転位セル組織が形成される。 Grain subdivision が促進された原因は、出発組織

のマルテンサイトの組織的特徴にあると考えられた。 4つのマルテンサイト組織の特徴（微細粒組
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織、複雑な形状、高い転位密度、炭素の過飽和固溶体）が grain subdivision を促進する機構につ

いて検討したが、特に固溶炭素量が増大すると、grain subdivision が特に促進されることを明らか

にした。 

 以上に示したように、本研究において、低炭素鋼の結晶粒超微細化の新たな方策と強靭な超微

細粒材料を得るための指針を見出すことができた。 
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