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第１章  序論 

 
鋼の熱処理の加熱過程と冷却過程で現れる組織の形成を基礎的に理解するためには、

フェライト相(α相)とオーステナイト相(γ相)の間の相変態における相の生成と成長の

メカニズムを明らかに必要がある。相変態に影響を及ぼす種々の因子のうち、母相と生

成相の間の結晶学的関係は、界面のエネルギーや整合性を決定づけ、相の生成と成長の

挙動に大きな影響を及ぼす因子である。この点から、相変態に伴う組織形成は結晶学な

解釈が求められる。 

序論では、鉄鋼材料の高強度化の流れと技術課題の中で、熱処理による鉄鋼材料の組

織制御の重要性について述べるとともに、低炭素鋼系のフェライトとオーステナイトの

相変態について、これまでに報告されている結晶方位関係の基礎的知見を整理する。 

 

 

1.1  本研究の背景 

1.1.1  鉄鋼材料の高強度化と技術課題 

現代の社会において、人々の生活と産業の発展は、自動車、橋梁、ビルなどの様々な

構造物によって支えられている。それらの大部分に用いられる構造用材料として、鉄鋼

材料は不可欠な素材である。鉄鋼が構造用材料として多用される理由は、単に地球上に

豊富に原料が存在し大量生産が可能な点だけではなく、多様な機械特性を持った製品が

作り分けられる点にある。例えば、明石海峡大橋などの橋梁に使用されるケーブルワイ

ヤーは、引張強度で 1800MPa に達する高強度を有し、かつ長年の使用に耐える優れた靱

性を併せ持つ[1]。同じ鉄鋼材料でも、自動車の外板用パネル鋼板として用いられる

IF(Interstitial Free)鋼は 300MPa 程度の比較的に低い強度であるが、深絞りに適した

高い変形性能を有することで自在なプレス成型を可能とし、自動車の意匠性を高めてい

る[2,3]。これらの例が示すように、日本の鉄鋼業は、製鉄技術を駆使して適材適所の製

品を製造し、時代ごとの社会の需要に柔軟に応えてきた。日本において近代製鉄業が創

始して 100 年余りが経た今日においても、日本の鉄鋼業が国内外において需要を維持し、

社会基盤の一角を支え続けているのは、この鉄鋼業における絶え間ない技術先進性の追

究の結果に他ならない。 

近年は、鋼の高強度化の需要の高まりから、特にマルテンサイトやベイナイトといっ
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た硬質な組織を有効に活用することが求められている。高強度鋼板の開発については自

動車用鋼板がその典型例である[4]。種々の自動車用鋼板の強度-伸びバランスを Fig.1.1

に示す。鋼板の強度を発現するメカニズムとしては、固溶強化法、粒子分散強化法（析

出強化法とも言う）、変態強化法が知られ、そのそれぞれに細粒化強化の機構も加わり複

合的に材料組織制御が行われてきた。そして時代とともに求められる強度が増加するに

伴って、主要な役割を果たす強化機構が変遷してきた。Fig.1.1 において説明すると、

軟鋼と呼ばれる 300MPa 級の IF 鋼[2,3]から、炭素のひずみ時効を利用した BH（Bake 

Hardening）鋼[3,5]、そして、Mn や Si の溶質原子による固溶強化を利用した C-Mn 鋼、

微細な Nb,Ti炭窒化物による粒子分散強化を利用した HSLA（High Strength Low Alloy）

鋼[6,7]へと推移し、とくに近年は変態強化法を利用した DP(Dual Phase)鋼板やマルテ

ンサイト鋼板[8-10]が開発されている。引張強度 1000MPa を超える鉄鋼材料の高強度化

には、ベイナイトやマルテンサイトなどの硬質組織による変態強化法を利用することが

不可欠である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1.1 異なる強化機構による種々の自動車用鋼板とその強度-伸び

バランス(従来の種々のデータをもとに作成) 

0

10

20

30

40

50

60

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

伸
び
（

%
）

引張強度（MPa）

BH
CMn

IF

BH

CMn DP
HSLA

Martensite



3 

 

ところで Fig.1.1 を見れば明確であるが、強度の増加とともに伸びは低下する。一般

に鉄鋼材料は強度の上昇に伴い、延性だけでなく靭性、溶接性、耐水素脆性など様々な

機能面の特性が低下していく傾向にある。構造用材料としての鉄鋼材料は、強度だけで

なくこれらの種々の特性を高い水準で維持することが求められる。自動車用の高強度薄

鋼板や鋼管などの厚鋼板は、そのような高い要求を満たさなければならない高強度鋼の

最たる例である。これらの材料において強度と伸びなどの特性を両立するために多用さ

れる組織として前述の DP 組織が挙げられる。DP 鋼はフェライトを主体とする組織にマ

ルテンサイトが分散した二相組織で構成されることが多い。マルテンサイトは、材料の

強度を向上させるために必要であるが、プレス加工によって変形した際に割れの起点を

発生させ易いことが知られている[12,13]。したがって、DP 鋼は組織中にマルテンサイ

トを含めるだけでなく、その分散状態や形態、粒径といった二相組織の構成を適切に制

御することが求められる。 

鉄鋼材料の組織制御は、その熱処理や圧延工程において、高温へ加熱時の温度や時間、

加工量、そして冷却速度などの種々の操業条件を調整することで実現される。すなわち

相変態などの冶金現象の挙動を制御することが最重要課題である。その具体的な例とし

て、建築用材料などに用いられる厚鋼板の熱間圧延工程では、厚さ数十㎝のスラブは加

熱炉で 1000℃以上の高温に保持された後、熱間圧延されて厚さ数㎝の鋼板となり、その

後、室温まで冷却される。このとき加熱炉に装入された高温のスラブはオーステナイト

へ相変態しており、その状態で熱間圧延され、温度と加工度を調整することでオーステ

ナイトの粒径や加工状態が変化し、さらにその後の冷却過程で起こるフェライトへの相

変態挙動を冷却速度によって変化させることで、最終的な厚鋼板の最適組織を形成させ

る。この組織の違いによって、厚鋼板の特性が種々に変化する。歴史的にはオーステナ

イトの状態での加工熱処理に立脚した厚鋼板の組織制御技術として TMCP プロセス

（Thermo-Mechanical Controlled Process）が挙げられる。1980年代に確立されてその

後の組織制御法に革新的な発展を与えたが、その技術は現在も様々に改良が加えられて

発展している[14,15]。この技術は、熱間圧延中のオーステナイトの転位の回復を抑制し

て、未再結晶状態のオーステナイトを維持した状態から冷却を行うことを骨子とする組

織制御法である。このプロセスによって製造される厚鋼板は、未再結晶オーステナイト

からの加速冷却中に起こる相変態の駆動力とフェライトの核生成サイトが増加すること

で冷却後の組織に極めて微細なフェライト結晶粒を生成し、厚鋼板の強度と靱性を飛躍
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的に向上することに成功している。このように高温におけるオーステナイトの状態制御

は、鉄鋼材料の組織設計概念において重要な位置づけにある。 

薄鋼板、棒鋼、線材、鋼管などの鉄鋼製品においても、その製造工程において熱処理

が行われ、オーステナイトとフェライトの間の相変態を経て組織が制御されている。今

後、我が国の技術先進性がさらに求められ、競争力を増大していかなければならない

780MPa 以上の薄板ハイテン群、また溶接性も含めて実用化の幅を広げていかなければな

らない 600MPa 以上の高強度厚板群、さらには 80000psi(552MPa)以上の高強度鋼管群の

開発において、これらの鉄鋼材料の高強度化技術を支える基礎科学技術に立脚した新た

な知見が要望される。マルテンサイトの組織は高温状態の母相の形態や分布に起因する

ことは言うまでもなく、昇温過程におけるフェライトからオーステナイトへの相変態挙

動のメカニズムを究明することは、鉄鋼製品の組織形成と特性制御のための根幹となる

基礎技術課題である。 

 
1.1.2  鉄鋼の相変態と状態図 

フェライトとオーステナイトの間の相変態は、状態図の理解から始まる。Fig.1.2 は

熱力学計算ソフト、Thermo-Calc を用いて作成した鉄-セメンタイト状態図である。

Thermo-Calcとは計算状態図法(Calphad法)に基づく熱力学計算ソフトウェアの 1つであ

り、熱力学モデルをもとに種々の状態変数の関数として各相のギブスエネルギーを記述

し、既知の実験データを用いてコンピュータにより熱力学的に解析することで、状態図

を計算するソフトウェアである。熱力学モデルの範囲内であれば、多元型や高温・低温

領域を幅広く計算可能であり、種々の化学成分の合金を検討するうえで利便性が高く、

研究や材料開発において広く用いられている。 

純鉄の安定相は Fig.1.2(a)に示すように室温において BCC 構造を持つフェライト相

（α相）であり、高温の 911℃以上では、FCC 構造のオーステナイト相（γ相）である。

さらに 1396～1538℃の高温域には BCC構造を持つδ相の安定温度域が存在する。鉄に炭

素が添加されると安定相と相平衡が変化する。フェライト相に固溶可能な最大の炭素量

は 727℃での 0.02mass%C であり、固溶限を超える炭素はセメンタイトとして析出する。

したがって、室温の安定相はフェライトとセメンタイト(Fe3C；θ)である。727℃以上に

はオーステナイト相が生成し始める温度域が存在し、炭素添加量が 0.78mass%未満の亜

共析鋼の場合は、フェライトとオーステナイトの２相が平衡し、0.78mass%C超の過共析
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鋼の場合はセメンタイトとオーステナイトの２相が平衡する温度域が平衡する。構造用

の鉄鋼材料は、加工性や靱性を確保するため一般に 0.78mass%Cまでの亜共析鋼が用いら

れることが多く、硬さや耐摩耗性を必要とする工具鋼は過共析鋼が多い。 

亜共析鋼の領域を拡大した状態図を Fig.1.2(b)に示す。同図の炭素濃度の低い領域に

はフェライト相の固溶体領域も確認できる。炭素を 0.02mass%以上含有する鋼の熱処理

においては、昇温によって 727℃に達すると、フェライトとセメンタイトの組織からオ

ーステナイト相への相変態が起こり、オーステナイトへの変態が完了する温度まではフ

ェライトとオーステナイトの２相が平衡する。 

熱処理で、鋼を加熱し高温でオーステナイトを生成させた後、冷却過程において再び

オーステナイトからフェライトへ相変態するときの冷却条件によって、フェライト、パ

ーライト、ベイナイト、マルテンサイトといった組織が現れる。これらの連続冷却中の

炭素鋼の相変態挙動と生成組織には冷却速度が大きく影響を及ぼし、オーステナイトか

らの冷却速度が遅く鉄と炭素が高温で十分に拡散する時間がある場合は、拡散変態が 
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Fig.1.2  Thermo-Calcを用いた平衡計算(熱力学データベース TCFE7 を使用） 

(a)鉄-セメンタイトの状態図 

(b)炭素濃度(0～0.8mass%)と温度(500～1000℃)の領域 

    

(a) (b) 
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起こってフェライトとパーライトからなる組織が生成する。冷却速度が速くなり、フェ

ライトやパーライトが生成するのに必要な時間が経つ前に低温に冷却すると、オーステ

ナイト状態のまま相変態が起きない状態で温度が低下していくが、これを過冷現象とい

う。オーステナイトが過冷されて鉄や炭素の拡散が起こりにくくなる温度まで冷却され

ると、鉄と炭素の長距離拡散を伴わない無拡散相変態が起こり、マルテンサイトが生成

する。このマルテンサイトが生成し始める温度は Ms点と呼ばれている。このように冷却

過程における相変態では、過冷却によってオーステナイト状態のまま低温へ冷却するこ

とができ、それに伴って鉄および炭素原子の拡散、無拡散の違いに起因して多様な組織

が生成する。 

一方、熱処理の加熱過程ではフェライトからオーステナイトへの相変態が起こる。加

熱過程においても加熱速度を速くすることによって相変態の開始温度が上昇する過熱現

象が確認されているが、その温度上昇幅は冷却時の過冷現象の場合よりも小さい。この

炭素鋼のα→γ変態は、特殊な条件の場合を除いて無拡散変態は起こりにくく、一般に

拡散変態である。 

このオーステナイトは冷却過程におけるγ→α変態の出発組織であり、その状態の違

いによって相変態の挙動が左右され、鉄鋼製品の組織に大きく影響する。したがって、

鋼材をフェライトとオーステナイトの２相共存温度へ加熱したときに生成するオーステ

ナイト粒の分散状態や形態によって、その後の焼入れ時に生成するマルテンサイトの状

態が大きく影響を受ける。近年は、鉄鋼材料の高強度化のみならず、伸びや靱性といっ

た機能面の特性をさらに向上させることが求められ、マルテンサイトやベイナイトの組

織に占める分率だけでなく、その形態やサイズ、分散状態の制御も重要視されてきてい

る。このことから、単にα→γ変態で生成するオーステナイトの分率を制御するだけで

なく、その生成や成長の過程に着目する必要がある。これらの組織の状態を制御するた

めの重要な因子は、フェライトとオーステナイトの間の結晶学的な関係である。なぜな

らば、母相フェライトと生成相のオーステナイトとの結晶学は、界面のエネルギーや整

合性を決定づけ、相変態の組織形成に大きな影響を及ぼすためである。このような観点

から、相変態の組織形成メカニズムを明らかにするためには結晶学的な影響を明らかに

する必要がある。 
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1.1.3 オーステナイトからフェライトへの相変態（γ→α変態）の結晶学 

フェライトと母相オーステナイトの結晶学的関係は、相変態の機構と密接に関係して

おり系統的に研究されている。本節では、大きく拡散変態と無拡散変態に分類して、オ

ーステナイトとフェライトとの結晶学的な関係についての従来知見を整理する。本研究

の主題としているα→γ変態のときも同様であるが、拡散変態における結晶方位関係は

無拡散変態時のマルテンサイト変態の結晶学の知見を用いて議論されることが多い。こ

れは、鋼の結晶学は無拡散変態で生じるマルテンサイトとその母相オーステナイトとの

結晶学的関係において詳細に解明され、その研究で見出された方位関係が拡散変態にお

いても同様に観察されていることによる。そこでマルテンサイト変態に関する結晶学に

ついて述べ、その後、拡散変態と対比する。 

マルテサイト変態は、オーステナイトを焼入れることで起きる鉄と炭素の長距離拡散

を伴わない無拡散変態である。マルテンサイトと母相オーステナイトの間の結晶学的関

係については、古くから研究がなされてきた[16]。その初期の研究おいては、マルテン

サイト変態温度(Ms)が室温付近にある合金系を用いることで、マルテンサイト変態の組

織変化を室温付近で観察可能とし、その顕微鏡観察による表面起伏の観察[17-21]や、X

線回折測定による結晶学的解析[22,23]に基づいて、母相オーステナイトとマルテンサイ

トとの結晶学的関係が研究された。 

鉄のオーステナイトの FCC構造からマルテンサイトの BCT構造への格子変化に関して、

1924 年に Bain[24]によって 1 つの格子対応が提案された。その機構を表す模式図を

Fig.1.3 に示す。マルテンサイトの体心正方格子(BCT)は母相の面心立方格子(FCC)に対

して Fig.1.3(a) に示すように、1 つの軸に沿う格子の収縮（図中のx′3軸）と他の 2 つ

の軸（図中のx′1軸とx′2軸）に沿う膨張によって作られる。この格子変形に基づくオース

テナイトからマルテンサイトへの格子変化は、マルテンサイト変態の現象論において論

じられているように、原子の連携的移動によるシアーを伴うことが示されている。 

Bain の格子対応は、相変態前後の 2つの結晶格子の間における結晶方位や結晶面の対

応関係を表している。例えば、方向に関して[001]γは[001]αに、[11
_
0]γは[100]αに対応

することが分かり、結晶面に関しては(111)γは(011)αに対応することがわかる。この対

応関係は、母相(FCC)と生成相(BCT)の間の特定の結晶面や結晶方位の平行関係を表した

ものではない。両相の特定の結晶面や結晶方位の平行関係（結晶方位関係）は、次に述

べる X線回折を用いた研究の中で明らかになった。 
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Kurdjumov と Sachs は、Fe-1.4mass%C 合金を用いて、母相オーステナイトから変態す

るマルテンサイト相を X 線振動法により測定し、そのラウエ斑点の解析から両相の間に

次の結晶学的な平行関係が満たされることを見出した[22]。 

K-S relationship: (111)γ // (011)α , [011�]γ  // [111�]α      （１．１） 

このマルテンサイト変態における結晶方位関係は、Kurdjumov-Sachsの関係（K-S関係）

と呼ばれている。マルテンサイトと母相オーステナイトの晶癖面は炭素量に依存して

{225}γ～{259}γと報告されていて、この関係を満たすマルテンサイト変態は炭素鋼(低炭

素～1.4mass%C)、Fe-Ni 合金(28mass%Ni 未満)、Fe-Cr-Ni 合金(17～18mass%Cr、8～

9mass%Ni)などで観察される[25-28]。また合金鋼のマルテンサイトに関しては、

Nishiyama によって Fe-30 mass%合金および Fe-32.5 mass%Ni合金が研究され、X線回折

法を用いた実験によって、次の Nishiyama (N)の関係が見出された[16,23]。 

N relationship: (111)γ//(011)α , [1�1�2]γ //[01�1]α         （１．２） 

Fig.1.3 鉄合金における FCCと BCTの格子対応と格子変形[24] 

 (a)FCC と BCTの格子対応、(b)FCC から BCTへの格子変形 

(a) 

(b) 
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このとき、Fe-32.5 mass %Ni 合金の晶癖面は{259}γと報告され[19]、N 関係を満たすマ

ルテンサイト変態は、主に Fe-Ni合金(28%Ni以上)で観察されている[29,30]。 

K-S 関係と N 関係におけるオーステナイトとフェライトの結晶格子の平行関係を表し

た図を Fig.1.4 と Fig.1.5 にそれぞれ示す。Fig.1.4 の K-S 関係においては、オーステ

ナイトとフェライトの(111)γと(011)αが平行関係にあり、さらに方向に関しては[101
_
]γ

と[11
_
1]αの平行関係が示されている。Fig.1.5に示した N関係においては、同様に(111)γ

と(011)α が平行関係にあるが、[112
_
]γと[011

_
]αが平行関係となる点が異なる。 

オーステナイトと結晶方位関係を満たして生成するマルテンサイトの結晶には、結晶

学的に等価な結晶方位のものが複数存在する。それらは兄弟晶（バリアント）と呼ばれ

ており、K-S関係には 24種類のバリアント、N関係には 12種類のバリアントが存在する。

K-S関係、および N関係におけるバリアントの方位を 001極点図上に図示したものを Fig. 

1.6(a)、(b)に示す。同図で、母相オーステナイトの 001 極は極点図の X 軸、Y 軸、Z 軸

に一致させて表示した。また、バリアント番号は Morito ら[31]の定義に従った。マルテ

ンサイトの結晶方位の特徴は、母相オーステナイトと特定の結晶方位関係(K-S 関係また

は N関係)を満たすことで、同図中に示されるバリアントの方位を持つことである。この

ように 1つのオーステナイト粒から生成するマルテンサイトの結晶方位が、24 または 12

種類の結晶方位に限定されることは、マルテンサイトの力学特性に影響を及ぼす重要な

性質であるとともに、第 3 章で述べる旧オーステナイト方位への逆解析を可能とする基

本原理となっている。また、K-S 関係と N 関係の間でバリアントの結晶方位を比較する

と、両者に近い結晶方位のバリアントがあることが判る。例えば Fig. 1.6の K-S関係の

V1 や V4 の 2 つのバリアントと N 関係の V1 のバリアントは方位が近く、これらは僅か

5.3°の方位差の違いで区別される。このように、K-S 関係と N関係は非常に近い方位関

係を規定している。 
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Fig.1.4  K-S関係における結晶面と結晶方向の平行関係の模式図[22] 

         (a) 母相オーステナイトの結晶格子(紙面と{111}γが平行に表示されている) 

      (b)(c)オーステナイトとフェライトの結晶格子の関係  

(d)フェライトの結晶格子 

Lower plane 
Middle plane 
Upper plane 

Austenite 
α - Iron 

Fig.1.5  N 関係における結晶面と結晶方向の平行関係の模式図[16] 

    （図中には K-S 関係も併記されている） 

(a) (b) (c) (d) 
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K-S 関係と N 関係は、元々マルテンサイト変態（無拡散変態）において見出された結

晶方位関係であるが、その後の種々の研究で拡散変態で生じるフェライト（ベイナイト

およびパーライト内のフェライトも含む）と母相オーステナイト間にも、しばしば K-S

関係を満足する方位関係が成立することが見出されている[32-36]。 

King ら[32]は、Fe-0.47mass%C 合金について、オーステナイトからの冷却過程におけ

るフェライトの生成と成長を発散 X線法で得られる Kossel像の解析により測定した。オ

ーステナイト粒界から生成する Widmanstätten ferriteは母相オーステナイトとの間に、

一つの面で K-S関係を持ち、別の面では N関係を持つと報告した。さらに Widmanstätten 

ferriteの針状結晶粒が成長するとき、N関係の界面が移動することを観察した。 

Miyamotoら[33]は、γ→α変態途中の状態で焼入れた組織を電子後方散乱 (Electron 

back-scatter diffraction；EBSD)法により測定し、冷却過程で粒界に生成したフェライ

トの結晶方位関係を解析するとともに、結晶方位関係がフェライトの成長方向に及ぼす

影響を考察した。冷却過程でオーステナイト粒界から生成する初析フェライトの方位は、

粒界の片側の母相オーステナイトと K-S 関係を満たすが、別の片側は決まった方位関係

を持たないと報告している。観察された焼入れ組織において、フェライト粒の形状は K-S

関係を持たない粒界側が、γ粒界から大きく張り出した形状であることが示された。 
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（母相オーステナイトの<001>γは極点図の X軸、Y軸、Z軸と平行 

 図中の K-Sバリアントの番号は Moritoら[31]の定義に従っている。） 
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これらの研究で観察されたように、拡散変態における母相オーステナイトと生成相フ

ェライトの間においても、K-S 関係ならびに N 関係を満たすことが報告されている。こ

れらの相変態は、無拡散変態とは異なる機構による相変態にもかかわらず、同様の結晶

方位関係が観察されることは興味深い点であるが、拡散変態においては結晶学的にエネ

ルギーの低い界面での結晶の生成やその成長を選択することが示唆されている[37-40]。

そこで本研究では、α→γ変態時に現れるフェライト粒とオーステナイト粒との間の結

晶方位関係を研究すると共に、新たに 3 次元の結晶方位解析技術を開発して、その界面

構造の 3次元的な結晶学的知見を研究する道を開くことを目的の一つとしている。 

 

1.1.4  フェライトからオーステナイトへの相変態（α→γ変態）の結晶学 

 高温で起こる鋼のα→γ変態の過程を測定するには、実験方法の面でも条件の工夫や

特殊な実験設備が必要になることが多く測定技術の進歩が欠かせない。その研究手法に

は、加熱装置を備えた測定装置(顕微鏡や X 線装置)を用いることや、オーステナイトが

室温で残留する合金を用いて組織観察を行う方法が挙げられる。また、高温のオーステ

ナイトの状態を推定するための簡便な実験手法として、直接オーステナイトを観察する

のではなく、高温でオーステナイトが相変態した状態で鋼を焼入れ、マルテンサイトへ

変態した組織を解析することで、マルテンサイトの形状や分布から焼入れ前のオーステ

ナイトの状態を推定する方法も用いられている[41,42]。 

α→γ変態では、昇温前の初期組織はフェライト-パーライトやベイナイト、マルテン

サイトであり、それぞれ母相フェライト粒の形状やセメンタイトの分散状態、炭素の固

溶状態が異なることで、α→γ変態時のオーステナイトの生成と成長の挙動に影響を与

える。このように初期組織が多様な状態で始まる点はα→γ変態の特徴の一つである。

この点に着目してα→γ変態の組織形成に及ぼす初期組織の影響を系統的に分類した検

討がなされている[43-46]。 

Speich ら[43]は、炭素含有量が種々に異なる 3 種類の鋼(Fe-4ppm C 合金、

Fe-0.013mass%C合金、Fe-0.96mass%C合金)をレーザー加熱によってフェライトとオース

テナイトの２相共存温度に昇温した後に焼入れ、その組織中のマルテンサイトを観察す

ることによって、α→γ変態で生成したオーステナイトの状態を推定する実験を行った。

実験に用いたこれら 3 種類の鋼は、炭素添加量の違いからα→γ変態前の炭素の固溶量

と析出状態が種々に異なり、その違いによるオーステナイトの生成挙動の変化を観察し
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ている。Fe-4ppm C 合金の昇温前の組織はフェライトの多結晶組織からなり、炭素の含

有量が非常に少なく組織中にセメンタイトは含まれず、フェライト中の固溶炭素量も非

常に少ない状態である。その昇温過程においては、α→γ変態で生成するオーステナイ

トはフェライトの結晶粒界に生成し、その形状はフェライトの粒界から粒内方向へ成長

する鋭い針状の形態であった。Fe-0.013mass%C合金の昇温前の組織はフェライトの多結

晶組織で、こちらもほとんどセメンタイトを含まないが、フェライト中の固溶炭素の効

果を考える必要がある。この合金を昇温しα→γ変態が起こった時のオーステナイトの

生成サイトはフェライトの粒界 3 重点であり、その形状は塊状であった。また高炭素系

となる Fe-0.96mass%C 合金の初期組織はフェライトと球状化したセメンタイトの混合組

織である。この合金のα→γ変態では、オーステナイトはフェライト粒界上に存在する

セメンタイト粒子の近傍から生成した。この合金について、TEM を用いて微視的な観察

を行いオーステナイトはフェライト粒界とセメンタイト粒子の接点から生成することを

観察している。このように、変態前の初期組織における炭化物(θ)の析出や炭素の固溶

の状態によってオーステナイトの生成サイトや形態が大きく影響を受けることは、本研

究との比較においても興味深い。 

 Yang ら[45,46]は、フェライト-パーライト組織からなる冷延された低炭素鋼

(Fe-0.08%C-1.45%Mn-0.21%Si 合金(mass%))を種々の温度へ加熱した後、直ちに焼入れた

鋼の組織を観察し、加熱過程における組織変化を観察した。冷延板を 675℃以上に加熱

し焼入れた組織には再結晶フェライトが現れ、それと伴に球状化したセメンタイトが観

察された。さらに 760℃に昇温して焼入れた組織には、粒界上に存在する非常に微小な

セメンタイトの近傍にマルテンサイトが観察されたと報告した。この観察から、冷延板

の加熱過程においては 675℃までにフェライトの再結晶が起こり、その後 760℃に加熱す

るとα→γ変態が起きて、フェライトの粒界上のセメンタイト近傍でオーステナイトが

生成したと考察した。Yangらの研究は冷延鋼板の連続焼鈍を想定して、フェライトの再

結晶から相変態に至るまでの組織変化を観察した点で工業的にも重要である。 

 これらの報告が示すように、α→γ変態におけるオーステナイトの生成と成長は鋼の

成分や初期の組織におけるフェライト粒界とセメンタイトの分散状態によって異なる挙

動を示す。固溶炭素が含まれる鋼の場合は、オーステナイトの生成サイトはフェライト

の粒界 3 重点や粒界、あるいはフェライト粒界上に析出したセメンタイトを起点に起こ

ることが種々報告されている。また通常の低炭素系の冷延鋼板の加熱過程では、フェラ
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イトの再結晶が起こり、その後にオーステナイトが変態すると報告されている。本研究

においては、これらの結果を踏まえ実際に近い 3次元での相変態現象の解明を行う。 

 近年、EBSD法による組織の結晶方位マッピング技術の発達によって、組織の結晶学的

解析手法が大きく発展し、鋼のα→γ変態におけるオーステナイトと母相フェライトの

間の結晶学的関係についても研究が始まっている[47-50]。なかでも最近はマルテンサイ

トからオーステナイトへの変態に関する研究が関心を集めている。この変態現象が注目

される理由の一つは、マルテンサイトから生成するオーステナイトの結晶方位に特殊な

バリアント選択が現れることである。以下に２つの研究例を示す。 

Hara らは、炭素および合金元素の添加量が種々に異なる低炭素鋼を用いて、マルテン

サイトの昇温過程におけるα→γ変態を観察した[49]。種々の低炭素鋼はその化学成分

と試料の前処理でサブゼロ処理や焼戻し熱処理を施すことで、熱処理前のマルテンサイ

ト組織に含まれる残留オーステナイト分率がそれぞれ異なるようにした。このようにし

て初期組織に含まれる残留オーステナイトの量を系統的に変えて、α→γ変態の挙動を

検討した。初期のマルテンサイト組織の残留オーステナイトは、Fig.1.7 にその一例を

示すように EBSD測定による相分率測定によって確認している。Fig.1.7(a)の初期のマル

テンサイト組織の SEM 観察像には明瞭なラス組織が確認でき、Fig.1.7(b)にはマルテン

サイトのラス間に存在する残留オーステナイトの局所的な分布形態を示している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1.7 熱処理前組織のマルテンサイトとラス間の残留オーステナイトの EBSD 測定結

果[49] (Fe-0.05%C-0.1%Si-1.9%Mn-0.49%Ni-0.29%Cr-0.30%Mo合金(mass%)) 

(a)マルテンサイト組織の SEM像 (b)同組織の EBSD測定による相マップ 

(赤はマルテンサイトの領域、緑はオーステナイトの領域を示す)  



15 

 

残留オーステナイト量が種々に異なるマルテンサイト組織を加熱し、オーステナイト

に変態した後に焼入れた組織を観察した結果から、初期のマルテンサイト組織に残留オ

ーステナイトが多く含まれていた場合は、オーステナイト単相域に加熱後に非常に粗大

なオーステナイト粒となり、その粗大粒からマルテンサイト変態が起きたことが示され

た。この理由は、α→γ変態においてマルテンサイトのラス間から共通の結晶方位を持

ったオーステナイト粒が生成したためであると考察している。その観察例を Fig. 1.8に

引用する。Fig.1.8(a)は 750℃へ加熱してから焼入れた組織であり、オーステナイトの

生成は観察されていない状態である。この組織を 800℃の α-γ の２相共存温度に昇温

し、組織の一部にオーステナイトが生成した状態で焼入れた組織を Fig.1.8(b)に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1.8  熱処理の途中からの焼き入れ組織の光学顕微鏡による観察結果[49] 

(Fe-0.05%C-0.1%Si-1.9%Mn-0.49%Ni-0.29%Cr-0.30%Mo合金(mass%)) 

(a)初期組織を 750℃に昇温した後、焼入れた組織 

(b)初期組織を 800℃のα-γの２相共存温度に昇温した後、焼入れた組織 

(c)初期組織を 850℃のα-γの２相共存温度に昇温した後、焼入れた組織 

(d)初期組織を 900℃のγ単相温度に昇温した後、焼入れた組織(光顕)  

 

(a) (b) 

(c) (d) 
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この組織において、同図中に白色の矢印で示されているようにマルテンサイトのラス

間に主にオーステナイトからなる MA(Martensite austenite constituent)が多数確認さ

れた。Fig.1.8(c)に示すように 850℃へ加熱し焼入れた組織には、互いに連結した MAが

観察され、それらの間に粒界は確認できなかった。すなわち、昇温で生成した複数のオ

ーステナイト粒(MA)がそのまま成長し合体しており、それらは互いに近い方位だったと

考えられる。Fig.1.8(d)には 900℃へ加熱したときの組織を示すが、組織内には直径約

500μm の非常に粗大な旧オーステナイト粒のマルテンサイト組織が観察された。この

900℃のオーステナイト単相の温度域へ加熱した際に現れた粗大なオーステナイト粒は、

α→γ 変態でオーステナイトがラス間から生成したときに共通の結晶方位を持つため、

その衝突と合体によって非常に粗大なオーステナイトとして生成したと考察している。

一方、同じ鋼材を 550℃で熱処理して MAを分解させてセメンタイト主体としたうえで加

熱した場合には、細粒のオーステナイトが現れた。これは、α→γ変態で生成するオー

ステナイトはランダムな結晶方位で生成し、それらの合体が起こらなかったためと考察

した。Haraらの観察結果は、初期組織中に残留オーステナイトが存在する場合に現れる、

α→γ変態の特徴的な現象を明らかにしたものである。この研究は我々と同じグループ

での研究例であり、セメンタイトや残留オーステナイトの有無によるα→γ変態の特徴

を調べたものであり、図面を引用してここで取り上げた。本論文は、このような過去の

背景も含め、セメンタイトや残留オーステナイトを極力含まない系を選択して、そのα

→γ変態に関する本質的な結晶学的知見を得ようとするものである。 

Nakada ら[47,48]は、Fe-13%Cr-6%Ni(mass%)合金の昇温過程において、極低炭素マル

テンサイト組織から生成するオーステナイトの組織形態と母相との結晶方位関係を解析

した。この研究においては炭素の含有量を極微量に抑えた合金を用い、さらに試験前に

長時間の焼ならし熱処理を施して試料を準備することで、加熱前の初期組織に残留オー

ステナイトやセメンタイトが存在しないようにしている。このようなマルテンサイトを

昇温した時、α→γ変態のオーステナイトは初期のマルテンサイトの旧オーステナイト

粒界やパケットやブロック境界において生成し、その中でもラス間から生成した複数の

オーステナイト粒は、ほぼ同一の結晶方位で変態することを示した。これは Hara らが観

察したα→γ変態と類似した現象である。変態で生成するオーステナイトの結晶方位は

母相との間で K-S 関係を満たすとともに、変態に伴う弾性ひずみエネルギーの寄与によ

って特定のバリアントが優先選択され、同一の結晶方位のオーステナイトが現れると考
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察している。しかしながら、この熱処理試験においても初期の組織にきわめて微小な残

留オーステナイトが存在していた可能性は残ると指摘していて、マルテンサイトからの

α→γ変態に伴うオーステナイト方位の決定メカニズムはまだ議論が続いている。 

EBSD 測定を活用したα→γ変態の結晶学的研究には、ほかに Li ら[50]によるパーラ

イトでのα→γ変態に関する研究などがあり、また TEM 観察での菊池線を用いたステン

レス鋼のα→γ変態における結晶学的関係の解析も行われている[51-53]。近年は、高温

in situ 測定技術を用いてα→γ変態過程における組織と結晶方位の変化を直接測定す

る研究も幾つか報告されている[54-57]。その内容については第 2章にて述べる。また変

態集合組織の研究では、α→γ→αに伴う集合組織のメモリー効果が報告されていて、

この現象を説明するバリアント選択則を研究する中で、フェライトとオーステナイトの

結晶学的な関係が議論されている[58-60]。α→γ変態のオーステナイトのバリアント選

択則に関してもまだ統一的な結論は得られていない[61-63]。 

α→γ変態に関する数々の研究で観察されているように、炭素鋼のα→γ変態におい

て生成相のオーステナイトは母相フェライトの 3 重点および粒界において核生成するこ

とが示されている。一般に加熱過程でのα→γ変態の結晶方位関係は、冷却過程のγ→

α変態と同様に、生成相と母相の結晶粒との間で何らかの特定の方位関係が成り立つ場

合が多いと認識されている。オーステナイトと母相フェライトの結晶学的関係がオース

テナイトの組織形成に大きな影響を及ぼす要因の 1つである。 

 

 
1.2  本研究の目的  

本序論においては、鉄鋼製品の材料組織制御法と結晶学の関わりについて述べた。鉄

鋼製品の組織制御においてオーステナイトは重要な組織であることから、α→γ変態の

メカニズムを基礎的に解明することが求められる。とくに高強度鋼においてはマルテン

サイトやベイナイトの制御のために、変態前の母相となるオーステナイトの生成と成長

挙動が深く関わっている。拡散変態でオーステナイトが生成するときの母相フェライト

との結晶学的関係は、生成界面のエネルギーやその整合性との関係に基づくと思われる

が、これらを直接的に計測する技術はまだ存在しない。今後は計算科学の発展により、

これらの界面エネルギーに対する新しい評価法も見いだされるかもしれないが、現状で

は、その界面エネルギーや整合性に対する基礎事実を提供する結晶学の立場から、変態
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の過程を研究することが重要である。 

これまでの従来研究に対して、不明なまま残っている課題を幾つか列挙する。α→γ

変態でオーステナイトが生成する時、隣接する複数の母相フェライト粒との結晶方位関

係が明らかになっていない。前節で例示したようにα→γ変態においてオーステナイト

の生成は母相フェライトの粒界で起こると考えられるが、その時にオーステナイトは複

数のフェライト粒と隣接している。これまで 1 つの母相フェライトとの結晶方位関係が

着目されてきたが、複数のフェライト粒の間の方位関係を総合してオーステナイトとフ

ェライトの結晶方位関係を議論した例はない。またα→γ変態における現象には、マル

テンサイトからオーステナイトへの変態の場合に一部見られるように、共通な結晶方位

を持つオーステナイトに変態することや、α→γ→α変態における集合組織のメモリー

効果があり、これらの現象は母相フェライトとの結晶方位関係の影響を受けていること

が示唆される。これらの現象に関わるオーステナイトの特定方位への変態挙動を明らか

にするためには、最も基礎的なフェライトからのオーステナイトの生成に着目し結晶学

的関係を解明することが求められる。 

次に、オーステナイトとフェライトの粒界面の整合性やエネルギー的安定性は、オー

ステナイトが成長するときの界面の易動度に影響するため、オーステナイトの組織形成

に大きく関わる重要な結晶学的因子であるが、粒界面の面方位は実験的に測定するのは

困難であり、界面状態は明確になっていない。特に結晶方位関係に関連して従来は 2 次

元での解析が主体であったが、実際の結晶が 3 次元であることを考えると、複数の母相

フェライト粒の間で形成する界面の特徴を 3次元的に解析する必要がある。 

本研究は、特に高強度化が望まれている低炭素鋼を対象に、再結晶フェライトからの

α→γ変態過程におけるオーステナイトとフェライトの結晶学的関係を明確にすること

を通して、オーステナイト粒の生成と成長のメカニズムを明らかにすることを目的とす

る。結晶学的関係を明確化するうえでは、広範囲の組織の結晶方位情報に基づく統計的

な評価が求められる。そのため EBSD法を用いた結晶方位測定を主な実験手法とした。特

に新しい実験手法として、近年開発された高温 in situ 観察法および 3 次元組織解析の

技術は、本課題を遂行するにあたって非常に有用である。これらの技術はまだ高温組織

の結晶学的解析のための実験上のノウハウの蓄積や、結晶方位解析の技術が十分に確立

されていない段階であり、その課題点も含め、本研究では低炭素鋼の加熱過程において

起こるα→γ変態の組織の特徴を測定するための実験手法の開発から取り組んだ。また、
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EBSD 法の空間分解能は界面の微細組織の把握に十分ではないことから、透過電子顕微鏡

(TEM)観察を併せて用いる。具体的には、次の３つの実験により検討した。 

第一に、低炭素鋼の加熱過程においてα→γ変態によって生成するオーステナイトと

母相フェライトの結晶方位関係を直接的に測定するため高温 in situ EBSD 測定を行う。

さらに、昇温に伴うオーステナイトの成長過程を測定し、結晶方位関係がオーステナイ

トの成長挙動に及ぼす影響を明らかにする。また、炭素鋼の高温 in situ 測定による相

変態挙動の観察について、その実験的妥当性を検討する。 

第二に、オーステナイトの形成過程のメカニズムを明らかにするために、その生成サ

イトを 3次元的に明確にする。このことから、FIB(Focused Ion Beam)シリアルセクショ

ニング法による 3 次元結晶方位測定を実施する。高温において直接的にフェライトとオ

ーステナイトの 3 次元組織を測定することは困難であるので、新しい着眼点として、熱

処理実験において鋼を昇温して、オーステナイトへ変態した初期の状態から焼入れし、

そのオーステナイトがマルテンサイトに K-S 関係を満たして相変態を起こすことを利用

する。その試料を、FIBシリアルセクショニング法と EBSD法を使って 3次元組織の結晶

方位を測定した後、組織に含まれるマルテンサイトのバリアントを逆解析することより

旧オーステナイトの方位を特定することで、フェライトとオーステナイトの 3 次元組織

を室温データから再構築する技術を開発する。そして 3 次元組織におけるオーステナイ

トの存在位置からその生成サイト、ならびに隣接する母相フェライト粒との結晶方位関

係を解析する。また、これらの結果からオーステナイト粒の核生成の状態について予想

されることを考察に加える。 

第三に、相変態の組織形成に及ぼす結晶学的な影響を明確にするために、隣接関係に

あるオーステナイト粒とフェライト粒の界面の面方位を 3 次元的に明らかにする。その

ために上述の 3 次元結晶方位データを用いて、Voxel モデルに基づく界面の面方位の解

析法を開発する。さらに、上述のオーステナイト粒の成長過程の in situ 観察の結果と

関連させて、α/γ界面の結晶学的特徴がオーステナイトの組織形成に及ぼす影響を考察

する。この検討では、透過電子顕微鏡観察による界面の微細組織観察を併せて行い、EBSD

法の実験結果を補う。 

本研究では、以上の実験から結晶方位関係と界面の状態を明らかにし、その知見に基

づいてα→γ変態過程におけるオーステナイト粒の生成と成長の機構を明確にする。 
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1.3  本論文の構成 

本論文は次に示す 5つの章から構成される。 

これまでの第 1 章では、日本の鉄鋼の製造技術研究の中での鋼の材料科学の意義につ

いて述べた。そして、重要性を増している高強度鋼の開発にとって、高温のオーステナ

イトの組織制御の必要性を述べた。鉄鋼における冷却過程のγ→α変態、および加熱過

程のα→γ変態について、これまでの研究報告から母相と生成相の結晶学的な関係に着

目してその基礎的知見を整理した。その上で、鋼のα→γ変態におけるオーステナイト

の組織形成を結晶学的に究明することの重要性を示した。 

次の第 2章では、高温 in situ EBSD測定法により、α→γ変態の初期段階におけるオ

ーステナイト粒と母相フェライト粒の結晶方位関係を直接的に測定するとともに、昇温

に伴うオーステナイトの粒成長挙動を観察する。オーステナイト粒と複数の隣接フェラ

イト粒との結晶方位関係の成立頻度を統計的に評価し、その選択傾向を考察する。さら

にオーステナイト粒の成長に伴う界面移動と結晶方位関係の関連性を明らかにする。 

第 3 章では、3 次元的な結晶方位解析を行うための実験手法として、α→γ変態の初

期段階におけるフェライトとオーステナイトの 3 次元組織の再構築法を確立し、その組

織において結晶学的解析を行う。この検討では 3 次元組織におけるオーステナイト粒の

位置から、α→γ変態におけるオーステナイトの生成サイトを明らかにするとともに、

再構築したオーステナイトと複数の隣接母相フェライト粒の間での、結晶方位関係の成

立頻度を統計的に解析することで、方位関係の優先選択の傾向を明らかにする。 

第 4 章では、前章で測定した 3 次元組織の結晶学的情報を用いて、α→γ変態の初期

段階におけるオーステナイト粒とフェライト粒の界面の面方位を明らかにする。さらに

透過電子顕微鏡観察による界面の微視的観察を行い、その微細組織を明確にする。この

オーステナイトとフェライトとの界面解析の結果から得られる知見に基づいて、第 2 章

で議論したオーステナイト粒の成長に伴う界面移動のメカニズムを考察する。 

 第 5 章では、以上の研究の結果に基づいて、低炭素鋼のα→γ変態におけるオーステ

ナイトと母相フェライトとの間に現れる結晶学的な特徴をまとめるとともに、それら結

晶学的因子がオーステナイトの組織形成に及ぼす影響を総括する。 
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第２章 α→γ変態過程とフェライト―オーステナイトの結晶方

位関係の in situ 測定 

 

2.1  諸言 

相変態に伴う組織変化の過程を直接的に観察することは、そのメカニズムを解明

するうえで重要な知見を与える。これまでに高温で起こるオーステナイト変態を in 

situ 測定するための実験手法が種々検討されており、光学顕微鏡や SEM に高温ステ

ージを取り付けて表面組織変化を観察する方法、TEM において高温ステージを用いて

より微視的に組織を観察する報告がある[1-2]。 

TEM 観察法は、組織を微視的に観察できることに加えて試料内部の組織を透過像と

して観察できる点を特徴としているが、汎用の 200～300kV 電顕では観察視野の試料

厚みが 0.1μm 以下と薄く、加熱時の現象に対する薄膜効果を無視できないという課

題をもつ。0.5μm 以上の厚さの薄膜試料の観察が可能な超高圧電子顕微鏡観察法は、

この欠点を補う有効な観察法である。Nemoto[1]は 1977 年に、超高圧電子顕微鏡の

高温ステージを用いて炭素鋼の加熱過程におけるα→γ変態の界面の移動を in situ

観察した。観察用試料として、種々の炭素鋼(Fe-0.5～0.7mass %C 合金)を用いて、

セメンタイト粒子の分散状態が種々に異なるフェライト組織の鋼板、およびパーラ

イト組織の鋼板を用意し、超高圧電子顕微鏡内で 800℃に加熱し、その昇温過程にお

いてフェライトから変態したオーステナイト粒の成長過程を観察した。その結果、

球状セメンタイト粒子が分散したフェライト鋼中におけるオーステナイト粒の界面

移動の挙動は、セメンタイト粒子とオーステナイト界面が接すると、その接した部

分の近傍でオーステナイト粒の界面移動が加速する現象が観察された。この界面移

動が加速する現象は、セメンタイトとオーステナイトが接したときにセメンタイト

の溶解が促進され、炭素原子がオーステナイトへ供給されることにより、オーステ

ナイトの成長が速まるためと考察されている。超高圧電子顕微鏡を用いて、バルク

材としての厚さを確保した薄膜試料の観察によりα→γ変態における界面移動の特

徴を明らかにした非常に興味深い結果である。 

近年は、バルク試料表面の観察が可能な SEM-EBSD 装置に加熱ステージを組み合わ

せた測定手法が開発され、高温の相変態や再結晶に伴う組織変化だけでなく、結晶
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方位の変化を併せて観察することが少しずつ可能になりつつある[3-6]。この新しい

手法を用いて、α→γ変態に関しても幾つかの合金で結晶学的な解析が進められて

いる。 

Lischewski ら[5]は、微量の Nb と Ti を添加した Fe-0.05%C-0.8%Mn（mass%）合金

におけるフェライトとオーステナイトの２相温度域に試料を加熱し、フェライトか

ら生成するオーステナイトの結晶方位関係を研究した。この測定には、試料観察面

裏側へのレーザー照射による発熱を熱源とする加熱装置を用い、α→γ変態に伴い

フェライトの粒界から塊状のオーステナイトが生成する様子を観察し、90%以上のオ

ーステナイトはフェライトの 3 重点で見出されたことを報告している。またフェラ

イトとオーステナイトの結晶粒間の方位関係を解析し、15°までのずれを許容して

K-S 関係の成立頻度を求めた結果、約 60%のオーステナイト粒が２つ以上の隣接フェ

ライト粒と K-S 関係を満足することを報告している。そのような複数の結晶方位関

係が成立する要因をフェライトとオーステナイト間の界面エネルギーが低下するた

めであると推定し、3 重点に接続している稜線となるフェライト粒界がそのような特

徴的な方位関係を満足するときにオーステナイトが生成するモデルを提示している。 

Fukino ら[6]は、炭素を含まない Fe-9.5mass %Ni 合金のα→γ変態を同様に高温

in situ EBSD 法により観察している。この合金のα→γ変態では、オーステナイト

はフェライトの粒界から生成し、その粒界に沿って allotriomorph 状の形態で生成

することを示した。EBSD 測定の結晶方位解析により針状に成長するオーステナイト

の界面について方位関係が議論されており、オーステナイトの{111}とフェライトの

{110}の方位差の大きい界面においてその移動が顕著であると報告している。この炭

素を含まない合金鋼で現れたオーステナイトの生成挙動は、オーステナイトの生成

と成長のメカニズムに及ぼす炭素の影響を考察するうえで、本研究との重要な比較

対象となっている。 

以上、二つの事例を紹介したが、本研究に近い研究としては、Aachen 工科大学の

Lischewski ら[5]の研究が位置づけられる。その研究においては、生成するオーステ

ナイトとフェライトとの間に K-S 関係に関連した結晶方位関係があることが示され

た。しかしながらこの方位関係の成立頻度についての十分な考察はなく、α→γ変

態で生成するオーステナイトの結晶学的特徴を解明するうえで、統計的な検討から

母相との方位関係の優先的な選択傾向の有無を明確にすることが求められる。また、
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その後のオーステナイト粒の組織形成を理解するうえでは、粒成長に伴う界面の移

動挙動と結晶方位関係の関連を明らかにする必要がある。 

本章では、鋼の昇温過程におけるα→γ変態過程を直接 EBSD 測定によって観察し、

相変態の初期段階におけるオーステナイト粒の生成とその後の成長の挙動について、

母相フェライト粒との結晶学的な関係に着目して解析を行う。次に直接測定したオ

ーステナイトとフェライトの結晶方位を用いて両相の結晶方位関係の頻度を統計的

に解析し、結晶方位関係の優先選択の傾向を明らかにする。さらにオーステナイト

の成長過程において、粒界面の移動と結晶方位関係の関連を明らかにする。また、

炭素鋼の高温 in situ 観察における具体的な課題として、SEM 試料室の真空状態にお

いて鋼を加熱することで表層から特定の元素の蒸発が起きることから、観察中の試

料の組成変化に留意しなければならない。またそれ以外にも、試料表面で起こる現

象を観察する場合は表面の効果が懸念される。これらの点が in situ 観察結果に及

ぼす影響についても併せて本章で検討し、高温 in situ 観察手法の妥当性を検証す

る。 

 

 

2.2  実験方法 

2.2.1  ベース試料の作製方法 

 本研究で用いた低炭素鋼はいずれも同じ溶解、圧延手法で作製しているので、本

章にてその主なベースとなる試料の作製方法について記述する。 

 高周波真空溶解炉でFe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金およびFe-0.2%C(mass%)合金と

なるように原料合金を溶解し、50kgのインゴットとした。インゴットを850℃で熱間

圧延し厚さ2mmの鋼板とし、熱間圧延終了温度から650℃へ冷却し、その温度で10秒

間保持した後、徐冷用の炉に装入して20℃/sで室温まで冷却した。得られた熱延鋼

板の組織はフェライト(95面積%)とパーライト(5面積%)から構成されることをSEM観

察により確認した。この熱延鋼板中のフェライトの平均粒径は約15μmである。この

熱延鋼板に50%の冷間圧延を施し、板厚を1mmとした。この冷延鋼板を本研究におけ

るベース試料とした。 
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2.2.2  EBSD測定による高温in situ 観察法 

高温 EBSD測定用の試料は前節で述べた Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金および

Fe-0.2mass%C合金の厚さ1mmのベース試料から、5mm×7㎜サイズの小片試料をマイク

ロカッターで切断加工して得た。その板厚の4分の1の深さの位置が表面となるとこ

ろまでサンドペーパーによる機械研磨で除いた後、アルミナ砥粒を用いたバフ研磨

とコロイダルシリカ溶液を用いた研磨で表面を仕上げ、高温in situ EBSD測定用の

試料とした。試料観察面を元の鋼板の板厚方向の4分の1の深さにする理由は、板厚

の中心部はインゴット鋳造時の中心偏析などによる組織不均一性の影響を受けるこ

とがあるためであり、この板厚1/4深さの組織が鋼材の平均的な組織を代表している。 

高温 in situ EBSD 測定は、Fig.2.1 に示す SEM 用高温ステージ(TSL ソリューショ

ンズ製)を用いて実施した。ステージはヒーターを内蔵しており、通電抵抗発熱によ

る伝熱によってヒーター上に設置された試料を加熱する機構である。観察中の試料

温度は、試料表面にスポット溶接したクロメル-アルメル熱電対(φ0.1μm)により測

定した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.2.1 高温 in situ EBSD 測定用試料ステージ(TSL ソリューションズ Japan 製) 

試料

熱電対端子

加熱ヒーター熱電対

試料（5mm×7mm×0.75mm厚）
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EBSD 測定は、SEM 内にステージを設置した後、試料を載せたステージを水平状態

から 70°傾斜させた状態で行う。試料の昇温時に試料とステージの熱膨張によるド

リフトが起きるため、常に SEM 内にて目的とする観察領域を追跡しながら昇温した。

室温から 5℃/s の加熱速度で 700℃～840℃の目的とする温度に昇温後、一定時間保

持し、試料位置が安定したのち EBSD 測定を行った。 

後述の実験結果で示すように、Mnを含む試料を用いて高温in situ 観察を行うと、

高温の状態で真空中に保持される間に試料からMnが蒸気となって離脱する現象が起

こる。その結果、観察中に徐々に表層の化学成分が低Mnの状態に変化し、長時間が

経過した後の試料表面は純鉄に近い状態になる。その結果、A 3点が900℃前後まで上

昇しα/γの２相温度域が縮小するため、フェライトとオーステナイトからなる組織

の測定が困難となる。そのためFe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金の高温測定では、所定

の温度に加熱後、限られた時間内に高温in situ EBSD測定を行うことで、試料から

Mnが脱離し終わる前のα/γの２相組織状態を測定する必要がある。条件の最適化か

ら、この測定時間は10分と決めた。また、α→γ変態過程におけるγ相の粒成長を

観察する実験では、高温で長時間の測定が避けられない。そのためMnを含まない

Fe-0.2mass%C合金を用いて測定を行った。EBSD測定の条件はSEMの電子線の加速電圧

を20kVとし、測定ステップはα→γ変態初期の微小なオーステナイト粒を測定する

のに十分な0.2～0.3μmに設定した。EBSDパターンの解析はOIM data collection (Ver. 

5.2 TSL solutions Japan)を用い、同ソフトウェアのマテリアルデータからα-Feと

γ-Feの解析パターンを用いて結晶相の同定を行った。 

 

2.2.3 α→γ変態前の組織観察用試料の作製とTEM観察条件 

 高温 in situ EBSD 測定でα→γ変態を直接的に観察しその現象を考察するうえで、

相変態直前の組織の状態が大きく影響を及ぼすことから、その状態を把握しておく

ことは不可欠である。熱処理によって加熱過程のα→γ変態前のフェライト組織に

加熱し水冷した組織を作製し、その組織を TEM で観察した。ベース鋼の板厚 1mm の

冷延板から、30mm×200mm の短冊状の試験片を採取し、熱処理装置を用いて 5℃/s の

一定の加熱速度で状態図上のα→γ変態温度(～720℃)の直下である 710℃へ加熱し

た後、直ちに 1000℃/s 以上の水冷により焼き入れた。焼入れ組織の観察のため、薄

膜試料とレプリカ試料を次の方法で作製した。薄膜試料は、上述の熱処理材を 2000
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番までの研磨紙を用いた機械研磨で 0.1mm 厚みとし、その後化学研磨で 50μm 厚以

下にしてから 3mm 径の試料を採取し、電解研磨は過塩素酸と酢酸の混合電解液

(5%HClO4+95%CH3COOH)を用いて行った。なお、このときの試料薄片は 1/4 深さの位置

から取っている。また、レプリカ試料は、同熱処理材から 5mm×5mm のサンプルを採

取し鏡面研磨された表面にエッチングを施した後、その表面に分布する析出物をレ

プリカフィルムに転写することで作製した。薄膜試料とレプリカ試料の観察は、大

阪大学電子顕微鏡センターの加速電圧 200kVの透過電子顕微鏡 HF-2000(日立製)を用

いて行った。 

 

2.2.4  EBSD 測定法の原理と主な評価指標 

EBSD 法は材料表面の広範囲の結晶情報を簡便に取得できる測定法として、近年急

速に開発が進んだ手法である。多数の測定データに基づく統計情報が評価できる点

が 1 つの特徴であり、鉄鋼材料の結晶学に研究するうえでも多用されている。本節

では、その測定法の原理について概説するとともに、電子散乱現象の特徴に基づい

て得られる空間分解能や試料の測定深さについて示す。 

Fig. 2.2 に示すように、EBSD 法は SEM 内の試料ステージを 70°に傾斜して電子線

を照射した際に発生する電子後方散乱回折をカメラで検出し、その回折パターンを

自動解析して指数付けすることでその照射点における結晶構造や結晶方位を測定す

る方法である。特徴は SEM の電子線の走査によって格子状に並んだ多数の測定点の

結晶情報を短時間に得ることによって、測定領域の結晶方位に基づく数値化された

マッピングデータを取得できる点である。この測定原理により、得られたデータを

用いて試料の組織と結晶方位を定量的・統計的なデータとして解析することが可能

となる[7]。 

試料に入射した電子は結晶格子と種々の相互作用を起すが、その中の非弾性散乱

を起こした電子の一部が試料中での新たな仮想光源となり、各結晶格子面で Bragg

回折を起こし菊池パターンとして検出器カメラ内のスクリーンで検出される。 
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結晶情報を取得している試料内での測定体積の見積もりは重要であり、Fig. 2.3

を用いてこれを簡単に説明する。電子の加速電圧が 20kV の場合、70°に傾斜した試

料に入射した電子は深さ 1～2μm の領域において非弾性散乱を起こし、試料空間内

に散乱される。この散乱電子のうち、十数 eV の僅かなエネルギーだけを原子との相

互作用で失った非弾性散乱電子は、再び試料内の各結晶面でブラッグ回折を起こし

得ることが知られている。この回折波が菊池パターンを形成するが、この回折波が

試料の外部へ到達し得るのは、試料の一定の深さで発生した回折電子に限られる

[8,9]。電子の加速電圧が 20kV の場合この領域は深さ 50nm 程度である。つまり、表

面付近からの回折電子のみが後方散乱回折として検出器カメラへ投影されるため、

EBSD 測定で得られる結晶情報は、試料表面の僅か 50nm という極表層の状態を表して

いる。 

このような EBSD 測定で得られる結晶学的情報を用いて、組織の様々な性質を定量

的に評価可能であるが、本研究で使う基本的な結晶方位マッピング像について Table. 

2.1 に示す。 

 

 

Fig.2.2  EBSD 測定における電子線照

射系と試料、検出器カメラの

幾何学的配置の模式図 

Fig.2.3 試料に入射した電子の散乱

領域と回折波の発生領域の

模式図[8] 

70°tilt

入射電子e−

SEM
Objective lens

試料

入射電子

の散乱領域

入射電子

試料外に到達可能な回

折波の発生領域

（加速電圧20kVの場合）

~50nm

1~2μm
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2.3  実験結果 

2.3.1  昇温過程におけるα→γ変態前の組織の TEM 観察 

本観察に用いた母相のフェライト粒が冷延組織から回復を起こした転位の少ない

フェライト粒であることをまず検証する。高温  in situ EBSD 測定と同じ

Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金を、熱処理によってα→γ変態温度よりやや低い 710℃

へ加熱し直ちに焼入れ、その薄膜試料を TEMで観察した。代表的な明視野像を Fig.2.4

に示す。 

 

評価法(マップ)の名称 評価する結晶学的性質 

IQ(Image Quality) 

マップ 

電子後方散乱を検出器で観測したときの、EBSD パター

ンのコントラストの強さを数値化してマッピングした

像である。通常グレースケールで描かれることによっ

て、材料組織を反映した像が得られる。 

Orientation マップ 

EBSD パターンの指数付情報から求めた結晶方位を、色

で代表してマッピングした像である。結晶方位を表す

色は、標準ステレオ三角形上の配色に対応して表され、

x, y, z の 3 つの観測方向を区別できる。 

ODF(Orientation 

Distribution 

Function)マップ 

バルク材料の組織全体における結晶方位の配向（集合

組織）を表す評価法の１つである。結晶方位を表すオ

イラー角(φ 1,Φ,φ 2)の 3 つの軸で構成される 3 次元

座標で結晶方位を表し、その空間内の強度分布を方位

密度分布関数(ODF)として求め、集合組織の強度を表示

するものである。通常は X 線測定によって結晶の配向

状態を測定するが、EBSD 測定でも十分な結晶方位情報

があれば評価可能である。 

Table 2.1 EBSD 解析における試料結晶方位情報に基づく種々の評価法 

(評価法の名称の一部は、TSL ソリューションズ製 OIM analysis に

基づく) 
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Fig.2.4(a)(b)に示す組織は、観察視野を増やすため同じ試料内の別視野で撮影し

たものである。組織全体はフェライト単相組織であり、その結晶粒内には転位が少

なく、試料を 5℃/s で昇温する過程において、710℃までに冷延フェライト組織の再

結晶が完了したことを示している。このことから、オーステナイトへの変態は再結

晶を完了したフェライト組織から起こり、その現象は初期の冷延組織の影響を受け

ないことが検証された。また、同図中に矢印で示したセメンタイトはフェライトの

粒界 3 重点にはほとんど存在せず、主にフェライトの粒界上、または粒内に観察さ

れた。 

α→γ変態において、セメンタイトが分解し炭素が拡散して濃化した領域がオー

ステナイトの核生成サイトとなる可能性がある。この点で、変態が起きる前のセメ

ンタイトの分布は、オーステナイトの生成の挙動を大きく左右すると考えられるが、

Fig.2.4で示したようにTEM明視野像の観察では3重点への顕著なセメンタイトの偏

在はみられなかった。より広範囲でセメンタイトの分布を調べるために、抽出レプ

リカ法により試料を作製し、TEMにより観察した。その結果をFig. 2.5(a)～(c)に示

す。 

Fig.2.4  710℃から焼入れた試料の TEM 明視野像 

(a)と(b)は同じ試料の別視野における観察結果 

セメンタイト粒子を矢印で示す 

θ 
 

(a) 

θ 

(b) 
θ 
 

500nm 
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レプリカ観察においては、セメンタイト(θ相)粒子は矢印で示すように比較的大

きく電子線が透過しにくいので、黒色の粒子として観察される。また同時に、フェ

ライトの粒界も線状のコントラストで現れている。セメンタイト粒子は、フェライ

トの粒界3重点には観察されず、そのほとんどが粒内に多く分散している。それらの

いくつかは、写真中の赤色の破線で囲った領域のように、列をなしているものがあ

る。セメンタイト列の方向は写真の水平方向に沿っているが、この方向は本試料が

冷間圧延されたときの圧延方向と一致している。このようなセメンタイトが列をな

すのは、熱処理前に鋼材が冷間圧延された際にフェライト粒が圧延方向に伸長し、

その粒界上に析出していたセメンタイトが、フェライトの再結晶時に粒界移動の際

に再結晶フェライト粒内に取り残された可能性を示している。 

Fig.2.5  710℃から焼入れた試料の炭化物レプリカ TEM 写真 

(a) 観察視野の全体像 (b)(c)高倍率観察による領域 

(b) (c) 

θ 

θ 

2μm 

(a) 

5μm 

2μm 

θ 
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2.3.2 α→γ変態におけるオーステナイトとフェライトの結晶方位関係 

Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金を、高温ステージを用いて状態図上でフェライト単

相域の 700℃から、フェライトとオーステナイトの２相共存域の 840℃までの種々の

温度に昇温し、高温 in situ EBSD 測定を行った。Fig.2.6 に試料の昇温履歴の一例

を示すが、室温から段階的に昇温し、各温度で約 10 分保持して EBSD 測定を行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

およそ 600℃以上の高温域での測定では、後述（2.3.5 節）するように Mn の脱元

素の影響が懸念されることから、各温度における EBSD 測定の時間を 10 以内と極力

少なくした。このような短時間の実験を行うために、1 回の EBSD 測定領域は 20μm2

程度に限られ十分な領域を 1 回では測定できない。そのため、合計 6 回の高温 in situ 

EBSD 測定を行い、相変態後のαとγの２相組織を測定し、合計で 154 個のオーステ

ナイト粒に関する結晶方位データを得た。 

高温 in situ EBSD測定において、試料温度が 700℃と 730℃のときの組織を Fig.2.7

に示す。同図は、EBSD の菊池パターンの鮮明度を表す IQ 値のグレースケールでフェ 

 

Fig.2.6  Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金の高温

EBSD 測定の試料温度履歴 
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ライト組織の状態を表したものであり、α→γ変態で生成したオーステナイトの領

域は Fig.2.7(b)に示すように赤色で表示している。 

Fig. 2.7(a)に示した 700℃ではまだオーステナイトは存在せず、フェライト単相

である。フェライト粒が初期の冷延組織から回復した状態かどうかを、この観察試

料でも再び判定するため KAM（Kernel Average Misorientation）値でフェライト粒

内の方位差を解析した。KAM値とは Fig.2.8に示すように組織内の着目した測定点(図

中 A)と隣合う 6 つの測定点間の方位差を算術平均して評価し、その値を中心のピク

セルの値とするものである。この値は結晶内の GN 転位(Geometrical necessity)を

反映した塑性変形の大きさを表す 1 つの指標と解釈されることもあるが、GN 転位自

体は概念的な転位であることに注意しなければならない[10]。 

 

 

 

 

 

 

Fig.2.7 高温 in situ EBSD 測定によるα→γ変態の観察

(a)700℃、(b)730℃ 

(a) (b) 

20µm 20µm 
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Fig.2.7(a)の組織の KAM 値での評価結果であるが、0.2μｍ間隔のピクセル間の相

対的な方位差は 1.0°未満であり、フェライト粒内の結晶回転(粒内の変形)は大きく

ないと推定した。これは 2.3.1 節の TEM の観察結果で 710℃におけるフェライト粒は

再結晶を完了していること示したことと一致する。なお高温 in situ EBSD 測定の結

果を用いて、700℃における再結晶フェライト粒間の粒界方位差を調べると 15°以上

の大角粒界となっていて、粒径は約 20μｍで均一なフェライト組織であった。 

730℃で測定された組織の一例を Fig.2.7(b)に示す。730℃では、フェライトの 3

重点や粒界上にオーステナイト粒が観察され、73%の 112 個のオーステナイト粒はフ

ェライトの粒界 3 重点に観察された。残りの 42 個(全体の 27%)のオーステナイト粒

は 2 つのフェライト結晶粒が接する粒界に観察され、フェライト粒内にオーステナ

イト粒は観察されなかった。 

次に、730℃において EBSD 測定したオーステナイトと隣接する母相フェライトと

の結晶方位関係を解析した。Fig.2.9(a)に、フェライトの IQ マップ上に解析したオ

ーステナイト結晶粒を A～K で示し、Fig.2.9(b)に BCC および FCC のそれぞれの結晶

方位マップを示した。結晶方位マップは、添付の標準ステレオ三角形に示す色で観

察面の垂直方向の結晶方位を表したものである。 

 

 

 

∆gA =
1
6

(∆g1 + ∆g2 + ∆g3 + ∆g4 + ∆g5 + ∆g6) 

∆giは測定点 A と測定点 i (i=1…6)の結晶方位

差を表す 

Fig.2.8 KAM 値の算出方法を示す模式図 

A

1

2

34

5

6
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本研究では、フェライトとオーステナイトの結晶方位関係を解析するにあたって、

K-S 関係を基準にとり、そこからの方位差で方位関係を評価する方法を用いる。すな

わち、オーステナイト粒とフェライト粒の結晶方位が、理想的な K-S 関係から何度

ずれているかを表す方位差∆θKS
を評価する。具体的な計算は次の関係式(２．１)と

(２．２)を用いる。 

𝐃𝐃 = 𝐠𝐠α(𝐑𝐑l𝐕𝐕𝐤𝐤KS𝐠𝐠𝛄𝛄)−1                                     （２．１） 

∆θKS = acos ((D[1,1] + D[2,2] + D[3,3]− 1)/2)                （２．２） 

式（２．１）の右辺の𝐑𝐑l𝐕𝐕𝐤𝐤KS𝐠𝐠𝛄𝛄 はオーステナイト粒の結晶方位を正確な K-S 関係に

基づいてフェライト方位に変換した行列を表し、𝐠𝐠αは実測の隣接フェライト粒の結

晶方位を表している。それゆえ 2つの行列𝐠𝐠αと(𝐑𝐑l𝐕𝐕𝐤𝐤KS𝐠𝐠𝛄𝛄)−1の積である回転行列 Dは、

オーステナイトの結晶方位から正確に K-S 関係を満たすように変換したフェライト

方位と、実測の隣接フェライト方位の間のずれを表す回転行列である。この行列 D

の回転角度の大きさを K-S 関係からの方位差∆θKS
と定義し、式（２．２）を用いて

求める。なお式（２．２）は、後述する式（２．４）の Rodrigues の回転公式にお

ける対角成分の和をとると、(1+2cosβ)となることを利用して∆θKS
=acos(cosβ)とな

り、行列の回転角度を表すことがわかる。なお、この計算において式（２．１）右

辺の K-S 関係を表す行列𝐕𝐕kKSは k=1…24 の 24 通りの行列があるが、隣接フェライトと

Fig.2.9 730℃における高温 in situ EBSD 測定による組織のマッピングの一例 

(a)IQ マップ+γ粒(赤)、(b)結晶方位マップ  

((b)の方位を示す色は添付の標準ステレオ三角形と対応する) 

(b) (a) 

10µm 10µm 

G H 

K 

J 
I 

D 

C 
B A 
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の方位差が最も小さくなる方位関係を選ぶ。 

式（２．１）の𝐠𝐠αと𝐠𝐠𝛄𝛄はフェライトとオーステナイトの結晶方位を表す 3×3 の回

転行列であり、より厳密な定義は EBSD 測定システムが設定した試料座標系をそれぞ

れ結晶粒の結晶座標系に回転させる行列である。𝐠𝐠αと𝐠𝐠𝛄𝛄は、測定された結晶粒のオ

イラー角(φ 1,Φ,φ 2 )を次の式（２．３）に代入することで求まる。 

𝐠𝐠 = �
cosφ2 sinφ2 0
−sinφ2 cosφ2 0

0 0 1
��

1 0 0
0 cosΦ sinΦ
0 −sinΦ cosΦ

��
cosφ1 sinφ1 0
−sinφ1 cosφ1 0

0 0 1
�     

= �
cosφ1 cosφ2 − sinφ1 sinφ2 cosΦ sinφ1 cosφ2 + cosφ1 sinφ2 cosΦ sinφ2 sinΦ
− cosφ1 sinφ2 − sinφ1 cosφ2 cosΦ − sinφ1 sinφ2 + cosφ1 cosφ2 cosΦ cosφ2 sinΦ

sinφ1 sinΦ − cosφ1 sinΦ cosΦ
� 

 （２．３） 

式（２．３）の回転行列の積は、z 軸(φ 1回転)→x 軸(Φ回転)→z 軸(φ 2回転)

の順に座標回転を行っているが、これは本研究で用いた EBSD 測定システムが結晶

のオイラー角を Bunge の定義[11]に従って測定しているためである。また、𝐠𝐠は座

標系を回転させる行列であり、通常の回転行列と逆方向の回転で定義している。𝐑𝐑l 

(l=1…24)はフェライトおよびオーステナイトの結晶座標の基底軸を変換するため

の回転行列群であり、立方晶の対称性を考慮して各基底軸(x 軸、y 軸、z 軸)の周り

の 90°の回転操作の組み合わせで表される。𝐕𝐕kKS(k=1…24)は K-S 関係によるγ結晶

系からα結晶系への座標変換行列であり、オーステナイト結晶座標系における

<211>γ軸周りの 90°回転行列として表すことができる[12]。したがって、𝐕𝐕kKSの行

列要素は Rodrigues の式[13]使って式（２．４）で表される。 

𝐕𝐕kKS = �
Nx

2(1 − cos𝛽𝛽) + cos𝛽𝛽 NxNy(1 − cos𝛽𝛽) − Nz sin𝛽𝛽 NzNx(1 − cos𝛽𝛽) + Ny sin𝛽𝛽  
NxNy(1 − cos𝛽𝛽) + Nz sin𝛽𝛽 N𝑦𝑦

2(1 − cos𝛽𝛽) + cos𝛽𝛽 NyNz(1 − cos𝛽𝛽) − N𝑥𝑥 sin𝛽𝛽
NzNx(1 − cos𝛽𝛽) − Ny sin𝛽𝛽 NyNz(1 − cos𝛽𝛽) + N𝑥𝑥 sin𝛽𝛽 N𝑧𝑧

2(1 − cos𝛽𝛽) + cos𝛽𝛽
� 

                               （２．４） 
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Variant Parallel crystal planes Parallel crystal directions Rotation axis 

1 (111�)γ // (1�10)α [11�0]γ // [111�]α [112]γ 
2 (1�11�)γ // (1�1�0)α [110]γ // [1�11�]α [1�12]γ 
3 (11�1�)γ // (110)α [1�1�0]γ // [11�1�]α [11�2]γ 
4 (1�1�1�)γ // (11�0)α [1�10]γ // [1�1�1�]α [1�1�2]γ 
5 (11�1)γ // (101�)α [1�01]γ // [11�1]α [121]γ 
6 (1�1�1)γ // (101)α [1�01�]γ // [1�1�1]α [1�21]γ 
7 (11�1�)γ // (1�01�)α [101]γ // [11�1�]α [121�]γ 
8 (1�1�1�)γ // (1�01)α [101�]γ // [1�1�1�]α [1�21�]γ 
9 (1�11)γ // (01�1)α [011�]γ // [1�11]α [211]γ 

10 (1�1�1)γ // (01�1�)α [011]γ // [1�1�1]α [21�1]γ 
11 (1�11�)γ // (011)α [01�1�]γ // [1�11�]α [211�]γ 
12 (1�1�1�)γ // (011�)α [01�1]γ // [1�1�1�]α [21�1�]γ 
13 (1�1�1)γ // (1�10)α [11�0]γ // [1�1�1]α [1�1�2�]γ 
14 (11�1)γ // (1�1�0)α [110]γ // [11�1]α [11�2�]γ 
15 (1�11)γ // (110)α [1�1�0]γ // [1�11]α [1�12�]γ 
16 (111)γ // (11�0)α [1�10]γ // [111]α [112�]γ 
17 (1�11�)γ // (101�)α [1�01]γ // [1�11�]α [1�2�1�]γ 
18 (111�)γ // (101)α [1�01�]γ // [111�]α [12�1�]γ 
19 (1�11)γ // (1�01�)α [101]γ // [1�11]α [1�2�1]γ 
20 (111)γ // (1�01)α [101�]γ // [111]α [12�1]γ 
21 (11�1�)γ // (01�1)α [011�]γ // [11�1�]α [2�1�1�]γ 
22 (111�)γ // (01�1�)α [011]γ // [111�]α [2�11�]γ 
23 (11�1)γ // (011)α [01�1�]γ // [11�1]α [2�1�1]γ 
24 (111)γ // (011�)α [01�1]γ // [111]α [2�11]γ 

Table 2.2  K-S 関係のバリアントの結晶面と結晶方位の平行関係と、オーステナイ

ト座標系からバリアント座標系へ変換する<211>γ回転軸（本研究におけ

る定義） 
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ここで、βは回転角を表しており<211>γ軸周りのβ=90°を代入する。Nx、Ny、N𝑧𝑧は

回転の軸の方向を決めるベクトルの 3 つの成分であり、Nx
2 + Ny

2 + Nz
2 = 1を満たし

ながら<211>γのベクトル成分をNx、Ny、N𝑧𝑧に代入する。Nx、Ny、N𝑧𝑧がどのような値

を取るかによって、K-S 関係の 24 通りのバリアントを表すことができ、本研究では

オーステナイトの結晶座標系をバリアントの座標に変換する 24 通りの<211>γ回転軸

を Table 2.2 にように定義した。また同表には、それぞれのバリアントとオーステ

ナイトの結晶面および結晶方位の対応関係を付記した。なお、この定義したバリア

ント番号は第 1 章の Fig.1.6 に示したバリアント番号とは定義が異なる。 

Table 2.2 の各バリアントに対応する<211>γ回転軸のベクトル成分を、式（２．４）

のNx、Ny、N𝑧𝑧に代入することで結晶方位関係を表す回転行列が得られる。例として

V1 の場合はNx、Ny、N𝑧𝑧に下の値が代入される。ベクトルの長さは 1 に規格化した。 

�
Nx
N𝑦𝑦
Nz

� =

⎝

⎜
⎛

1
√6�

1
√6�

2
√6� ⎠

⎟
⎞
                    （２．５） 

Fig.2.9 のオーステナイトと隣接フェライトの結晶方位関係を、K-S 関係からの方

位差∆θKSとして評価した結果を Table 2.3 にまとめた。オーステナイトは複数のフェ

ライト粒と隣接しているが、∆θKS
が小さい順(α粒 1、α粒 2、α粒 3…)に並べ替え

て表示した。 

それぞれのオーステナイト粒において、方位差が最も小さいα粒 1 における K-S

関係からの方位差∆θKS
に着目すると、ほとんどが K-S 関係から 5°以内の方位関係を

満たしている。つまり Table 2.3 の 11 個のオーステナイト粒のうち、9 個がこのよ

うな K-S 関係とほぼ一致する結晶方位関係を母相フェライト粒との間で満たしてい

る。 

さらに、α粒 2、α粒 3 との方位差に着目する。Table 2.3 において、第 2 のフェ

ライト粒との方位差∆θKS
は比較的小さいものが多く見られる。具体的に∆θKS

 ≦10°

に着目すると、B,D,E,F,G,H,J のオーステナイト粒がこのような方位関係を満たして

いる。このことは、α粒 2 は正確な K-S 関係ではないものの、方位差∆θKS
 が 10°以

下の K-S 関係に比較的近い関係を満たしていることを示している。またα粒 3 との

方位差においても、B,D,G,J のオーステナイト粒において K-S 関係から 10°以下の方

位関係を満たしている。 



41 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

以上の結果から、α→γ変態で生成するオーステナイトは、隣接フェライト粒の 1

つとほぼ正確に K-S 関係を満たすだけでなく、その他の 1 つまたは 2 つフェライト

粒とも K-S 関係に近い方位関係を成立していることがわかった。 

本研究で測定した 154 個のオーステナイト粒について、同様にして隣接フェライ

ト粒との結晶方位関係を K-S 関係からの方位差で評価した。K-S 関係から 10°以内の

方位差を持った方位関係に着目し、それらの成立頻度を調べた結果を Table 2.4 に

示す。K-S 関係から 10°以内の方位関係をただ 1 つの母相フェライト粒と満たし、他

のフェライト粒とは K-S 関係から 10°以上の方位差を持つようなオーステナイト粒

は、全体(154 個)のうち 32%(49 個)である。2 つ以上の母相フェライト粒と同時にこ

のような方位関係を満たすオーステナイトは 53%(82 個)である。K-S 関係から 10°

以内の方位差にある方位関係に着目すると、このような方位関係を 2 つ以上の母相

フェライト粒と満たすオーステナイト粒が高い割合で存在する。 

 

 

Table 2.3 オーステナイト粒（Fig.2.9 A～K）と隣接フェライ

トとの K-S 関係からの方位差∆θKS 

γ粒 α粒1 α粒2 α粒3 α粒4

A 0° 12° 25° -

B 1° 8° 9° -

C 11° 14° 20° 21°

D 1° 5° 6° -

E 5° 5° 13° -

F 2° 6° - -

G 1° 2° 10° 25°

H 3° 6° 19° 24°

I 10° 14° 15° -

J 1° 4° 5° -

K 5° 11° 30° -
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以上の解析では、結晶方位関係を K-S 関係を基準にして評価したが、実験結果の

方位関係が K-S 関係を最も高い頻度で満たしているかどうかを確認する必要がある。

高温 in situ EBSD 測定で観察した 154 個のオーステナイト粒はそれぞれ複数のフェ

ライト粒と隣接しているので、合計で 476 個の結晶方位関係がある。これらの方位

関係について K-S 関係からの方位差∆θKS
の頻度をヒストグラム上に示した。そのた

結果を Fig. 2.10 に示す。このグラフの横軸において、∆θKS
=0°の方位関係は正確な

K-S 関係を表しており、∆θKS
が 0 より大きくなるに伴ってその方位関係が K-S 関係か

ら離れていくことを表している。 

測定された方位差∆θKS
の分布は、∆θKS

=0°(K-S 関係)で最も高く、∆θKS
が増加する

と∆θKS
～7°まで徐々にそのような方位差の数が減少する。∆θKS

が 7°から 29°まで

は、方位関係の数は∆θKS
=17°を除いてほぼ一定値である。また∆θKS

=30°以上の界面

はほとんど存在しない。これは、別の K-S バリアントの関係のほうが小さい方位差

を持つため、∆θKS
=30°以上の方位差が生じる可能性が小さいためである。 

以上の結果から、α→γ変態で生成するオーステナイトとフェライトの結晶方位

関係は、K-S 関係(∆θKS
≦2°)が最も高い頻度で選ばれていることが判った。さらに、

K-S 関係からの方位差が大きくなるにつれて、∆θKS
～8°までは結晶方位関係の頻度

が小さくなる傾向があったが、その成立頻度は∆θKS
＞8°の方位関係の成立頻度より

も高い。このことは、正確な K-S 関係だけが優先的に選択されているわけではなく、

K-S 関係に近い方位関係も優先的に選ばれていることを示している。 

Type of the orientation relationships 
 between austenite grain and adjacent ferrite grains 

Number of 
austenite grains 

Frequency  

One orientation relationship close to  
the K-S relationship 

49 / 154 32% 

Two orientation relationships close or near to  
the K-S relationship ( ∆θKS

≦10°) 
82 / 154 53% 

No orientation relationship (∆θKS
≦10°) found  23 / 154 15% 

Table 2.4 高温 in situ EBSD 測定におけるオーステナイトと隣接フェライト

との結晶方位関係の成立頻度（∆θKS
≦10°を満たす方位関係に着目） 



43 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

Fig.2.7 に関連して述べたように、α→γ変態のオーステナイトはフェライトの粒

界 3 重点で生成することが多く、また一部は 2 つのフェライトが接する粒界で生成

する。オーステナイトの生成サイトによって、隣接するフェライト粒の数は変化す

ることから、方位関係の成立頻度も影響を受けるのは当然考えられる。この点につ

いては、本来 3 次元的な結晶情報を得て試料内部の隣接フェライト粒を含めた方位

関係の頻度を評価する必要がある。この点は第 3 章で詳しく解析するが、本章の高

温 in situ EBSD 測定の 2 次元の結晶データで、オーステナイトの生成サイトによっ

て方位関係の成立頻度を分類する。本研究の 154 個のオーステナイト粒を、粒界 3

重点で観察されたものと 2 つのフェライト粒が接する粒界で観察されたものに区別

し、それぞれにおいて K-S 関係とそれに近い方位関係を満たす頻度を整理した。そ

の結果を Table 2.5 に示す。 

粒界 3 重点で観察されたオーステナイト粒の数は 113 個である。そのうちの 69％

の 78 個が、複数(2 つ以上)の母相フェライト粒と K-S 関係または K-S に近い方位関

係(∆θKS
≦10°)を同時に満たした。一方、２つのフェライトと接して粒界上で観察さ

Fig.2.10 フェライトとオーステナイトの結晶方位関係を K-S 関係

からの方位差∆θKS として表した頻度分布 
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れたオーステナイト粒の数は 41 個である。複数の母相フェライト粒と K-S 関係また

は K-S に近い方位関係を満たしたオーステナイト粒は 10 個(24%)であった。このよ

うに 3 重点において観察されたオーステナイト粒は、周囲の母相フェライト粒と K-S

関係または K-S に近い方位関係を同時に満たす頻度が高い。 

 

 

 

 

 

2.3.3 α→γ変態におけるオーステナイト粒の成長界面の観察 

オーステナイト粒の成長を高温で直接観察するため、Fe-0.2mass%C合金の試料を

用いて高温ステージで730～840℃へ段階的に昇温し、組織をEBSD測定した。本実験

でFe-0.2mass%C合金を用いるのは、Mnを含有しない組成にすることで高温in situ 

EBSD測定中の脱元素効果を回避するためである。高温in situ EBSD測定におけるMn

の脱離現象については次の2.3.5節で述べる。各温度で測定した組織をFig.2.11に示

す。同図は、フェライトのIQマップ上にオーステナイト粒を赤色で表示したもので

ある。730℃において、再結晶したフェライト組織の粒界3重点からオーステナイト

が生成し、さらに昇温することでオーステナイト粒が成長していく様子を観察でき、

図示していないが840℃でオーステナイト分率は100%に達しα→γ変態が完了した。 

試料温度に対するEBSD測定のオーステナイトの分率の変化をFig.2.12に示す。同

図には、Thermo-Calcで見積もった熱平衡状態におけるオーステナイトの分率を併せ

て示す。この変態開始温度と終了温度は熱平衡計算の結果と一致している。変態温

度は鋼の成分によって決まることを考慮すると、測定結果と見積もりの間で一致が

見られたことは、測定中に本試料では顕著な炭素脱離が起こらなかったことを示し

 
Austenite formation site 

On boundary face On triple junction 

The number of austenite grains formed 41 113 

Percentage of the austenite grains with plural 
orientation relationship ∆θKS ≦  10°) 

(number of austenite grains / number in total) 
24% (10 / 41) 69% (78 / 113) 

Table 2.5 オーステナイト粒の生成サイトによって分類した K-S 関係の成立頻度 
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ている。一方、α→γ変態途中の温度域においては、測定したオーステナイト分率

が、平衡計算から見積もられた分率よりも小さい。この差は、800℃以下の２相温度

域の低温で顕著である。実験のオーステナイト分率と、平衡計算の分率に差が生じ

た理由として、この温度域は低温であり拡散速度が比較的に低いことから、測定中

のオーステナイト分率はまだ平衡状態に達していなかったことが考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

Fig.2.11 高温 in situ EBSD 測定による Fe-0.2mass%C 合金のα→γ変態中の組織変化 

（相変態で生成したオーステナイトを赤で示す） 

(a) 730°C (c) 790°C (d) 810°C (b) 755°C 
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Fig.2.12  Fe-0.2mass%C 合金の高温 in situ EBSD 測定における昇温

に伴うオーステナイト分率の変化  

(予測値は Thermo-Calc を用いた熱平衡計算による) 
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Fig.2.11の730℃から790℃への昇温に伴うα/γ界面の移動距離に着目すると、一

部の界面の移動距離が大きく、また一部の界面の移動距離は著しく小さいものがあ

る。Fig.2.13(a)と(b)に730℃と790℃におけるEBSD測定の組織マップを拡大して示

すが、Fig.2.13(b)に黄色矢印で示した界面は730℃の状態から移動したとがわかる

が、×で示した界面は730℃と790℃の間でほとんど移動していない。このことは、昇

温に伴うオーステナイト粒の成長は等方的に起こるのではなく、特定の界面が優先

的に移動することを示している。Fig.2.13(a)に赤字で示した角度は、式（２．１）

と式（２．２）を用いて評価した、それぞれの界面におけるK-S関係からの方位差∆θKS

をである。K-S関係からの方位差が9°より小さい界面に着目し、その方位差の数値を

四角で囲み強調して示した。730℃から790℃に昇温した時、これらのK-S関係に近い

方位関係を満たす界面はほとんど移動していない。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

より定量的に評価するため、各界面の移動距離を次のように測定した。730℃から

790℃へ昇温したときの各α/γ界面の移動距離を、Fig.2.14に示すように界面位置

の差として求めた。具体的には、Fig.2.14(b)に示すように730℃と790℃のそれぞれ

の界面の中点同士を結ぶ線分の長さをα/γ境界の移動距離 dとして測長した。高温

in situ EBSD測定で観察した74箇所のα/γ界面について、移動距離とK-S関係から

の方位差∆θKS
の関係をFig.2.15に示す。 

Fig.2.13 Fe-0.2mass%C 合金の in situ EBSD 測定による組織 

 (a) 730℃ (b) 790℃ において測定したフェライトの

IQ マップとオーステナイト粒(赤色) 

(a) (b) 
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Fig.2.14 α/γ界面の移動距離の測定方法 (a)昇温に伴う粒界面 

移動の模式図、(b)界面移動距離の測定方法 
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Fig.2.15 K-S 関係からの方位差∆θKS と 730℃から 790℃の 

α/γ界面の移動距離の関係  
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α/γ界面の移動距離 dは、界面によって1μm未満から8μmまで分布し大きく異な

っていることがわかる。このことは優先して移動する界面があり、またほとんど移

動しない界面もあることを示している。Fig.2.15で特徴的な点は、フェライトとオ

ーステナイトの結晶方位関係がK-S関係に近い界面(K-S関係からおよそ9°未満の方

位差)は、すべて移動距離が1μm未満という点である。このようにK-S関係から一定

の方位差までの界面は、移動が顕著に抑制されている。一方、フェライトとオース

テナイトの方位関係がK-S関係から方位差∆θKS
が9°以上の界面には、移動距離が大き

いものと小さいものがある。ただし、この粒成長の観察について注記しておきたい

ことは、観察は2次元平面で行っているということであり、試料内部の界面移動の挙

動はもちろん観察できない点である。そのため、動いていない界面でも試料内部で

は動いている可能性がある。ただしその可能性を考慮しても、観測したN数の大きさ

からK-S関係に近い方位の粒界は移動が抑制されていると判断できる。この結果は界

面易動度が結晶方位関係の影響を受けることを示している。 

 

2.3.4 表層とバルク内部での変態生成相の結晶方位の比較 

2.2.3 節で述べたように、EBSD 測定においては SEM から照射される電子線が試料

に入射した後、その表面から 50nm 程度の領域で散乱した電子線を検出する。すなわ

ち、高温 in situ EBSD 測定で得られた情報は試料の極表層の状態に限られる。その

ためα→γ変態によって試料の表面に現れたオーステナイトの結晶方位がバルク内

部で生じる場合と同じかどうかを検証することが必要である。この目的に対して、

従来の文献においてα→γ変態によってバルク内部で生成するオーステナイトの集

合組織が報告されているので、その結果と本研究の EBSD 測定のオーステナイト方位

の集合組織を比較することで検証する。 

鋼の変態集合組織に関する研究において、鋼の加熱過程のα→γ変態で生成する

オーステナイトの集合組織が、X 線や中性子回折によってその場測定され、典型的な

集合組織が示されている[14-17]。圧延材のオーステナイトの典型的な集合組織をミ

ラー指数表示で表すと、Copper 方位と呼ばれる{112}<111>、および Brass 方位と呼

ばれる{011}<211>に強い集積が現れることが報告されている。ここでミラー指数

{hkl}<uvw>で表示した結晶方位は、試料の圧延面と結晶面{hkl}が平行、かつ圧延方

向と結晶方向<uvw>が平行な結晶方位を表す。 
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本章の高温 in situ EBSD 測定で観察した 154 個のオーステナイト粒を、EBSD デー

タの解析ソフト OIM analysis(TSL ソリューションズ Japan)を用いて 1 つの結晶デー

タに統合した後、Discrete binning 法[18]により Table2.1 で説明した方位密度分布

関数(ODF)を解析した。Fig.2.16 にオーステナイト粒の ODF のφ 2= 0°断面、および

φ 2 = 45°断面を示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

オーステナイトの結晶方位は、φ 2= 0°断面の(011)[21
_
1]、およびφ 2 = 45°断面

の(110)[11
_
2]と(112)[1

_
1
_
1]に強く配向している。これらの結晶方位は、中性子回折

実験によって測定されたバルク試料内部の典型的なオーステナイトの集合組織の特

徴(上述の Copper 方位と Brass 方位)と一致している[14-17]。このことから、本実

験の高温 in situ EBSD 測定において得られたオーステナイトの結晶方位は、バルク

内部で生成するものと同じであるといえる。 
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Fig.2.16 In situ EBSD 測定による変態オーステナイトの結晶方位データから 

         解析した集合組織(ODF における(a)φ2=0°断面, (b)φ2=45°断面。

等高線は、該当の結晶方位の集積度のランダムな集合組織の集積度に

対する倍数を表す。) 

(a) (b) 

Brass 

Copper 

Brass 
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2.3.5 高温 in situ 観察中の脱 Mn の影響 

高温 in situ 観 察 中 の 脱 Mn による試料表層の状態の変化について、

Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金の測定において検証を行った。高温 in situ EBSD 測定

において、２相温度域の 730℃に到達後、5 分以内に測定した結果を Fig.2.17(a)に、

さらに約 20 分経過後に同一視野を測定した結果を Fig.2.17(b)に示す。同図は母相

フェライト組織を IQ マップで表示しオーステナイト結晶粒を赤色で示した。加熱保

持から 5分後の Fig.2.17(a)ではフェライトとオーステナイトの２相状態が観察され

たが、20 分経過後に再び測定した Fig.2.17(b)の状態ではオーステナイトのほとん

どが消失していた。このように、Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)鋼の高温 in situ 観察で

は一定時間経過後にオーステナイトが消失する現象が起こる。一度オーステナイト

が消失した状態の試料は、約 910℃(≒純鉄の A 3点)まで昇温しなければ再びオース

テナイトが現れなかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

２相温度域で保持中にオーステナイトが時間経過とともに消失する原因を考察す

ると、Mnの蒸気圧が低いために、Mnが試料表面から真空中に脱離すること、ならび

にそれに付随して起こる炭素の試料内部への拡散に起因すると考えられる。すなわ

Fig.2.17 730℃における時間経過が試料表面組織に及ぼす影響 

     (a)730℃到達後で 5 分以内に測定、(b)730℃到達後 20 分 

経過後に同じ視野を再測定 

(a) (b) 

5μm 5μm 
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ち、Mnの真空中への脱離によって試料表面近くはMn濃度が低下する。低Mn濃度にな

った試料表面に比べ、試料内部は相対的にMn濃度が高い状態になることから、この

状態の試料内の炭素の活量を考えると、低Mn濃度の表層付近において高く、高Mn濃

度の試料内部において低いと予想される。したがって、炭素原子は活量の低くなる

試料内部側へ拡散したと考えられる。 

これらの作用によって、高温in situ EBSD観察中の試料表層においては、高温で

一定時間が経過した後はMnが脱離するだけでなく、炭素の濃度も低下すると考えら

れる。その結果、試料表層が純鉄に近い状態に変化し、Ac1点およびAc3点が上昇して

２相温度域が縮小したと推定される。高温における試料表面の組成変化を避けて相

変態現象を測定するには、本研究で行ったような観察表面からMnの脱離が進む前に

極短時間で測定を行うか、Mnを含まない鋼の試料を用いる方法が有効である。 

 

 

2.4 考察 

2.4.1 フェライトから生成するオーステナイトの結晶方位関係の頻度 

高温 in situ EBSD 測定によってα→γ変態を直接観察した結果、生成するオース

テナイトはフェライトの粒界 3 重点において生成することを示した。レプリカ TEM

観察法を用いてα→γ変態が起こる前の組織を観察した結果、セメンタイトの粒子

は組織内にランダムに分散しており、特に粒界 3 重点に偏在していないことを確認

した。このことは、α→γ変態前のセメンタイトの位置と、α→γ変態後のオース

テナイトの位置が一致していないことを示している。すなわち、本試料におけるα

→γ変態においては、オーステナイトはセメンタイトを起点として生成していない

ことが判り、α→γ変態のける結晶学的関係にセメンタイトの方位は寄与していな

いと考えられる。 

α→γ変態で生成するオーステナイト粒と母相フェライト粒の間の結晶方位関係

は、1 つのフェライト粒と K-S 関係をほぼ正確に満たすだけでなく、この K-S 関係に

加えて、K-S 関係から 10°以内の方位差も近い方位関係と考えると、その他の 1 つ以

上のフェライト粒とも K-S に近い方位関係(∆θKS
≦10°)を有していることが明らか

になった。実験では、53%のオーステナイト粒が複数のフェライト粒と K-S 関係から

10°以内の方位関係にあった。 
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しかしながらこのような方位関係が優先的に選択されていたかどうかについては

明確ではなく、K-S 関係から 10°以内という広い方位関係を設定したために、偶然に

頻度が高まった可能性が残っている。そこで、K-S 関係に近い方位関係が優先的に選

択されたか否かを評価するための比較対象として、仮想的にオーステナイト粒が 1

つの隣接フェライト粒とだけ正確な K-S 関係を満たすと仮定して、その時の方位関

係の成立頻度を見積もった。方位関係の成立頻度に実測と見積もりの間で差があれ

ば、特定の方位関係が優先的に選択されていることを意味し、両者が一致すれば 1

つのフェライト粒と K-S 関係が選択されるだけで、他の方位関係はランダムという

ことである。 

具体的な検証は、1 つの隣接フェライト粒とのみ正確な K-S 関係を満たすオーステ

ナイト方位を、次の条件のもとで見積もった。第 1 の条件として、3 重点に生成する

オーステナイトはいずれか 1 つの母相フェライト粒とのみ正確に K-S 関係を成立さ

せると仮定する。このときの母相フェライト粒の方位は実験データを用いる。第 2

の条件として、その他の 2 つの母相フェライト粒とオーステナイト粒との結晶方位

関係はランダムに決定されると仮定する。これらの仮定のもとで、3 重点におけるオ

ーステナイト粒と 3 つのフェライト粒との方位関係を K-S 関係からの方位差∆θKS
の

大きさによって分類して示した。 

一方、実験データからは、Fig.2.18 に模式図に示すようにオーステナイト粒の周

りで最も K-S 関係に近い方位関係の界面を界面１とし、同様に、2 番目に K-S 関係に

近い界面を界面 2 とし、3 番目に近い界面を界面 3 と表すことにする。この結果と前

述の仮定の下でのシミュレーション結果を比較する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Fig.2.18  K-S 関係からの方位差に基づく界面 1、界面 2、界面 3 の分類方法  

Δθ1
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Δθ2
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K-S 関係からの方位差∆θKSに関するデータを用いて、界面 1、界面 2、界面 3 のそ

れぞれにおける方位関係の頻度分布を Fig.2.19(a)～(c)に示す。 

第 1 の界面については、Fig.2.9(a)に示すように K-S 関係(∆θKS
=0°)の頻度が非常

に高い。この結果は、すでに Table 2.4 で示した実験結果に対応しており、オース

テナイト粒は 1 つの隣接フェライト粒とはほぼ正確な K-S 関係を満足している。 

次に Fig.2.19(b)の第 2 の界面において、実測の頻度を見ると K-S 関係から∆θKS
=3

～7°程度の方位差を持った関係の頻度が高いことがわかる。同図には、方位関係が

ランダムに選ばれたと仮定して見積もった頻度分布を点線で示しているが、∆θKS
=3

～7°において実測の方位関係はランダムの分布よりも頻度が高い。このことから、2

つ目の隣接フェライト粒との間においても K-S 関係に近い方位関係が優先的に選ば

れていると考えられる。ただし、界面 2 においては正確な∆θKS
≦2°の K-S 関係の頻

度は非常に低い。 

第 3 の界面は方位差が大きい結晶方位関係になっている。ランダムに方位関係が

選ばれたときの分布に近いが、∆θKS
=3～13°における頻度に見られるように、K-S 関

係に近い方位関係の頻度が僅かに多い傾向もある。第 3 の界面の方位関係について

は、ランダムか K-S 関係に近づこうとしているかどうかは、この実験からは明確で

はない。 

このように、α→γ変態で生成するオーステナイト粒は複数の隣接フェライト粒

と K-S 関係、または K-S 関係に近い方位関係を高い頻度で満たす傾向がある。しか

しながら、2 次元的な観察では試料の内部に存在する別のフェライト粒との方位関係

を測定することができないため、正確に幾つの隣接フェライト粒との間でこのよう

な方位関係を満たすかについては明確ではない。オーステナイト粒と 3 次元的に隣

接するすべてのフェライト粒との間で、K-S 関係に近い方位関係が選択されているか

については、第 3 章において 3 次元組織の方位解析を行って検討する。 
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Fig.2.19 オーステナイト粒と複数のフェライト粒の結晶方位関係を∆θKS の大きさ 

     の順に 3 つのグループに分類した結晶方位関係の頻度分布 

(a)界面 1(∆θKS が最も小さい方位関係)、 

(b)界面 2(∆θKS が 2 番目に小さい方位関係)、 

(c)界面 3(∆θKS が 3 番目に小さい方位関係) 

(a)界面 1(∆θKS
が最も小さい方位関係) (b)界面 2(∆θKS

が 2番目に小さい方位関係) 

(c)界面 3(∆θKS
が 3 番目に小さい方位関係) 
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2.4.2 フェライトとオーステナイトの最密面と最密方向の方位差 

 前節において、α→γ変態で生成するオーステナイトは隣接する１つの母相フェ

ライト粒と K-S 関係を満たすだけではなく、その他の１つ以上のフェライト粒とも

K-S 関係から 10°程度までずれた方位関係を満たすことを示した。K-S 関係からずれ

た結晶方位関係をより詳しく理解するために、次に示すようにずれの向きを 2 つの

成分に分けて検討した。 

K-S 関係ではフェライトとオーステナイトの結晶方位に次に示す最密面

(close-packed plane)の平行と最密方向(close-packed direction)の平行関係があ

る。 

{111}γ // {011}α, 〈011〉γ // 〈111〉α            （２．６） 

オーステナイト粒とその周囲のフェライトとの結晶方位関係が K-S 関係からずれ

るとき、これらの平行関係に方位差を生じる。このとき最密面の方位差∆θcpp({111}γ

と{011}αの法線の成す角)、と最密方向の方位差∆θcpd(<011>γと<111>αの成す角)のず

れの傾向を明らかにするために式（２．７）と（２．８）によって解析した。 

∆θcpp = acos (�𝐠𝐠γ−1𝐏𝐏cpp
γ � ∙ �𝐠𝐠α−1𝐏𝐏cppα �)                       （２．７） 

∆θcpd = acos (�𝐠𝐠γ−1𝐏𝐏cpd
γ � ∙ �𝐠𝐠α−1𝐏𝐏cpdα �)                       （２．８） 

𝐠𝐠αおよび𝐠𝐠γはフェライト、オーステナイトの結晶方位であり式（２．４）で与え

られる。𝐏𝐏cppと𝐏𝐏cpdはフェライトおよびオーステナイトの最密面の法線方向と最密方

向を表すベクトルであり、いずれも結晶座標系で定義する。𝐠𝐠αと𝐠𝐠γの逆行列を結晶

座標系のベクトル𝐏𝐏cppと𝐏𝐏cpdに掛けることで結晶座標系から試料座標系に変換し、同

一の座標系で内積を計算することによって𝐏𝐏cppと𝐏𝐏cpdの方位差を計算している。𝐏𝐏cpp

と𝐏𝐏cpdは Table 2.2 に記載の K-S 関係のバリアントに対応した最密面の法線方向と最

密方向の Miller 指数を代入する。具体的な例を挙げると、フェライト粒とオーステ

ナイト粒が V1 の関係にあるとき、フェライトとオーステナイトのそれぞれの最密面

の法線方向と最密方向は Table 2.2の Miller指数を参照して次の成分が与えられる。 

𝐏𝐏cppα = �
−1
1
0
�, 𝐏𝐏cpdα = �

1
1
−1

�                           （２．９） 

𝐏𝐏cpp
γ = �

1
1
−1

�, 𝐏𝐏cpd
γ = �−

1
1
0
�                        （２．１０） 
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式（２．７）と（２．８）は、結晶面𝐏𝐏cppと結晶方位𝐏𝐏cpdに𝐠𝐠γ−1と𝐠𝐠α−1を掛けて共通

の試料座標系で表した後、その内積から方位差を求めている。 

なお、本研究で測定した 154 個のオーステナイト粒は、それぞれ複数(2～4 個)の

フェライト粒と隣接しており合計で 476 の方位関係がある。これらのオーステナイ

ト粒とこれらのフェライト粒との間の最密面の方位差∆θcpp と最密方向∆θcpd の方位

差を解析した。フェライトとオーステナイトの最密面の方位差∆θcpp と最密方向の方

位差∆θcpd を Fig.2.20 に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

同図のプロットは、Fig.2.18 の模式図で説明したのと同様に、それぞれのオース

テナイトが複数のフェライト粒との K-S 関係からの方位差∆θKS
の大きさによって分

類して示した。すなわち、オーステナイト粒の周りで最も K-S 関係に近い界面を界

面１として赤のプロットで表し、2 番目に K-S に近い界面 2 を青のプロット、3 番目

      

 

 

 
 

 
 

 
 

 

    
{ }γ  { }  ( g ) 

 
 

 
 

 
 

 

      
   

0

2

4

6

8

10

0 2 4 6 8 10

TILT角

界面1
界面2
界面3

Misorientation between the normal of{111}γ and {011}α (deg.)

M
is

or
ie

nt
at

io
n

be
tw

ee
n 

<0
11

>γ
an

d 
<1

11
>α

,
∆θ

cp
d(d

eg
.)

Misorientation between the normal of {111}γ and {011}α,
∆θcpp(deg.)

Fig.2.20 隣接するフェライトとオーステナイトの間

の最密面方位差∆θcpp と最密方向方位差∆θcpd  

▲ K-S relationship 
■ N relationship 
◆ G-T relationship 



57 

 

に近い界面を白のプロットで表した。また、同図には K-S 関係、N 関係、および下記

の Greninger-Troiano(G-T)の関係[19]に相当する方位差を、それぞれ、▲、■、◆

で示した。 

  G-T relationship: (111)γ~1°//(011)α,  [1�01]γ ~2.5°//[1�1�1]α （２．１１） 

第 1 の界面(赤のプロット)は、最密面の方位差∆θcpp が 0～2°、最密方向の方位差

∆θcpd が 0～6°の範囲にプロットが集中している。この方位関係は最密面の平行をほ

ぼ完全に満たしつつ、最密方向のずれ角度が 0～6°までを持つ傾向がある。この範

囲の方位関係は、K-S 関係(∆θcpp=0°、∆θcpd=0°)から、N 関係(∆θcpp=0°、∆θcpd=5.3°)

に相等する。また第 2 の界面(青)も、同様の K-S 関係から N 関係の間の方位関係を

満たすものが多い。第 3 の界面は∆θcpp と∆θcpd の両方に大きな方位差をもった方位関

係が多数である。 

以上の結果から、フェライトとオーステナイトが K-S 関係に近い結晶方位関係に

あるとき、その K-S 関係からのずれは、最密面同士の平行関係を維持しつつ、その

面内方向で方位差が生じやすいことが判った。このようにフェライトとオーステナ

イトの結晶方位が特定の結晶面の平行関係にあることは、これらの結晶粒の界面に

特徴的な結晶面が表れている可能性を示唆する。この点については、第 4 章におい

て 3 次元結晶方位測定に基づく界面方位解析を行って、再び考察する。 

 

 

2.5 まとめ 

鋼の昇温過程で起こるα→γ変態のオーステナイトの生成と成長を、高温 in situ 

EBSD 測定によって直接的に観察し、次の結果を得た。 

（１） α→γ変態で生成したオーステナイトは、試料表面の 2次元的な観察からは、

そのほとんどがフェライト組織の粒界 3 重点で生成した。オーステナイト粒

の結晶方位関係は、1 つのフェライト粒とほぼ正確な K-S 関係を満たすだけで

なく、その他の隣接フェライト粒と K-S 関係から方位差 10°以下の方位関係

を満たす。観測したオーステナイト粒のうち、このような複数の方位関係を

同時に満たすものの個数は、全体の約 53%である。この方位関係の成立頻度を

ランダムな方位関係を想定したときの成立確率と比較した結果、K-S 関係とそ

れに近い方位関係は優先的に選択される傾向を示した。 
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（２）フェライトとオーステナイトが K-S 関係から方位差 10°以内の方位関係を満

たすとき、その両者の最密面の平行関係をほぼ完全に満たしつつ、最密方向

のずれ角度は 0～6°までを持つ傾向にある。 

（３）オーステナイトの粒成長過程において、粒界面の移動はK-S関係、またはK-S

関係に近い方位関係(方位差9°以内)を満たす時に易動度が著しく低下する。

粒成長に伴う界面移動は、K-S関係からの方位差が大きい界面で起こる。 

（４）高温in situ EBSD法によるα→γ変態の観察は、真空中での試料表面に現れ

ているオーステナイトの結晶方位を測定する手法であるが、その集合組織解

析に基づく検証 によって、オーステナイトの結晶方位は従来の中性子回折実

験で測定された試料内部で生成する結晶方位とほぼ同一であることを明らか

にした。このことから、高温in situ EBSD測定結果はバルク現象を解析でき

ている。 

（５）Mnを含む鋼材を高温in situ EBSD観察する場合、表面からの脱Mnにより表面

における組成が変化する。またMnの脱離に伴って試料の表層付近が低Mn濃度

の状態になるとともに、試料内に形成されるMnの濃度分布によって、炭素の

試料内部方向への拡散が促進されると考察した。試料表層が脱Mnおよび脱C化

することによって、高温in situ EBSD観察中に鋼の試料表面の状態が低Mn濃

度および低C濃度の状態になると推定した。この場合、α→γ変態の開始温度

が上昇しフェライトとオーステナイトの２相共存状態の測定が困難になる。 
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第３章  α→γ変態におけるオーステナイト粒の 3 次元的生成位

置の特徴と結晶方位関係 

 

3.1 諸言 

第 2 章において、鋼の昇温過程で起こるα→γ変態のオーステナイト粒の生成と

成長を、高温 in situ EBSD 測定によって直接観察するとともに、母相フェライト粒

との結晶方位関係を解析した。試料表面の 2 次元的測定においては、オーステナイ

ト粒は母相フェライトの粒界 3 重点で生成する。その結晶方位は、複数の母相フェ

ライト粒との間で K-S 関係、または K-S 関係から数度の方位差を持った方位関係が

満足されることを示した。またオーステナイト粒の成長においては、特定の結晶方

位関係を持たないα/γ界面が優先的に移動し、K-S 関係やそれに近い方位関係の界

面はほとんど移動しない。 

これらのα→γ変態の特徴が高温 in situ 測定による直接観察によって明確にな

ったことは重要である。しかしながら、前章の高温 in situ EBSD 観察によって得ら

れた情報は試料表面の 2 次元情報であり、言い換えればバルク試料のある断面に限

られ、内部の情報が測定できない点で十分とは言えない。例えば、第 2 章において

α→γ変態のオーステナイトの生成はフェライトの粒界 3 重点で観察されたが、実

際の変態は 3 次元的な試料内部で発生し、成長によって試料表面に現れたものを観

察したに過ぎないかもしれない。本来のオーステナイトの生成サイトは粒界エッジ、

粒界コーナー、あるいは粒界面という 3 次元的な議論が必要である。相の生成サイ

トは相変態のメカニズムに根本的に関わる要素であるが、表面からの観察ではこれ

らのサイトを識別することができない。またα→γ変態に及ぼす結晶学的影響を議

論するには、試料の内部でオーステナイト粒に隣接している母相フェライト粒との

結晶方位関係、ならびにオーステナイトとフェライトとの粒界面の状態を測定する

ことが必要である。 

これらの点を明らかにするには、オーステナイトとフェライトの 3 次元組織とそ

の結晶方位に関する情報が必要である。しかしながら、高温で現れるα→γ変態の

組織を直接かつ 3 次元的に方位測定することは実験技術上の困難がある。本研究で

は、マルテンサイトのバリアント解析による旧オーステナイト方位の解析法を応用
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することで、高温で生成したオーステナイトの結晶学的情報を再現する手法に着目

した。その手法の概念図を Fig.3.1 に示す。一旦熱処理で試料を加熱し、母相フェ

ライト組織に部分的にオーステナイトを生成させた後、急冷してオーステナイトを

マルテンサイトに変態させる。このフェライト-マルテンサイト組織について集束イ

オンビーム(FIB)を用いたシリアルセクショニング法[1]により 3 次元結晶方位の再

構築を行った後、マルテンサイトのバリアントを逆解析することによって焼入れる

前のオーステナイト粒の結晶方位を求める。この旧オーステナイト方位の解析手法

は、Humbert ら[2,3]によって定式化され、その後幾つかの自動解析プログラムが開

発された[4-6]。日本では東北大学の宮本らが開発している[5]。我々の研究グルー

プでも、本研究に合わせて独自のプログラムを開発した[6]。本章では、この方法に

基づく 3 次元的なオーステナイト結晶粒の再構築の計算法を示すとともに、その計

算で得た結晶学的情報に基づいてオーステナイトと母相フェライトとの結晶方位関

係を解析する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3.1 フェライト-オーステナイトの 3 次元結晶方位像の再構築法の概念図 
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3.2 実験方法 

本章の実験に用いる試料は、第2章の2.2.1節で述べたFe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合

金のベース鋼を用いた。ベース鋼の板厚1mmの冷延板から、30mm×200mmの短冊状の試

験片を切断加工し、熱処理装置を用いて710℃および730℃へ加熱した後、直ちに

1000℃/s以上の水冷により焼き入れた。焼入れ組織の観察のため熱処理材から5mm×

7mmの鋼板試料を採取し、表面を機械研磨とバフ研磨を施した後、ナイタールで腐食

してFEI社製Quanta 200 FEGを用いてSEM観察を行った。また同じ熱処理材から10mm

角の試料を採取し、2000番までの研磨紙を用いた機械研磨で0.1mm厚さの薄片とし、

その後化学研磨により50μm厚以下にしてから3mm径の試料を打ち抜き、過塩素酸と

酢酸の混合電解液(5%HClO4+95%CH3COOH)を用いた電解研磨法によって薄膜試料を作

製した。観察は大阪大学電子顕微鏡センターにある加速電圧200kVの透過電子顕微鏡 

HF-2000(日立製)を用いた。 

3次元結晶方位測定用の試料は、上記の熱処理材の代表的な組織位置である板厚4

分の1深さ位置から採取し、エメリー紙2000番までの機械研磨を施した後、コロイダ

ルシリカ研磨液を用いた最終仕上げ研磨により残留していた表面ひずみ層を除去し

た。測定装置は、FIBとEBSD検出器を備えた3次元結晶方位測定用のQuanta200 3D FEG

を用いて行った。測定時の試料配置はFig.3.2に示すとおりである。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(b) Geometry in the EBSD position (a) Geometry in the ion-milling position 

Fig.3.2  3 次元結晶方位測定時の SEM ステージ上での試料配置 
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測定試料は54°のプレチルトホルダー上に置き、さらにステージの傾斜によって

16°の傾きが加えられ、EBSD計測時の70°を実現する。試料をFIBのGa+イオンビーム

によるスパッタリング現象によって一定厚さの断面をスライス加工する時は、

Fig.3.2(a)の状態にステージを移動させる。この時の試料の観察断面は、水平から

38°傾斜している。その傾きはFIBのイオン銃の照射軸の傾き(イオン銃の照射軸は水

平から38°の傾きでSEMに設置されている)と一致するように幾何学的に配置されて

いる。この状態で、FIBからGa+イオンビームを照射することによって観察断面がスラ

イス加工される。 

試料の観察断面をスライス加工した後、その面をEBSD測定するためにはステージ

を180°回転させて、Fig.3.2(b)の状態に移動させる。この時の試料の観察面は水平

から70°の傾きにある。SEMの電子銃から照射された電子は試料に入射し、その非弾

性散乱電子が再び結晶格子によってブラッグ回折された後、反射電子として試料の

前方の検出器に菊池パターンを結像する。 

上記の試料配置を相互に入れ替えながら、試料の観察断面のスライス加工とEBSD

測定を繰り返すことで3次元的に連続な断面を再構築することが可能なEBSD像が測

定可能となる。観察断面のスライス加工は、20×20μｍ2断面を0.1μｍ間隔で約6μ

ｍ深さに行い、合計で60枚のスライス像を得た。それぞれのスライス面でのEBSD測

定は、0.08μm間隔で行った。その際、試料のスライス加工とEBSD測定を繰り返すた

めにステージが駆動することによって僅かな機械的誤差が生じ、試料の観察位置に

ずれが生じる。これによって、観察した連続断面の前後の間に観察領域の位置のず

れが生じる。連続断面を積層して3次元的に再構築するにあたっては、このずれを補

正する必要がある。補正には、結晶方位測定で観察した各断面組織における結晶粒

の形状を基準にして、前後の断面組織の位置の誤差が最小になるようにEBSD測定後

の各スライスデータの位置合わせを行った。 

 

 

3.3 実験結果 

3.3.1 3次元結晶方位測定に用いる熱処理材の組織 

 鋼材を 710℃および 730℃に加熱し、ただちに焼入れた組織の SEM観察結果を

Fig.3.3に示す。Fig.3.3(a)の710℃から焼入れた組織には、エッチングによってフ
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ェライト粒界が現れており、再結晶を完了したフェライト粒で構成されていること

がわかる。組織内に分散している白色の球状の粒子はセメンタイトであり、その多

くはフェライト粒内と粒界に観察された。組織内にマルテンサイトは観察されなか

ったことから、熱処理の加熱過程において710℃まではオーステナイトへの変態は起

こらなかったことがわかる。これらの710℃における観察結果は、第2章のFig.2.4と

Fig.2.5に示した薄膜試料およびレプリカ試料のTEM観察の結果と一致する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3.3(b)に示す730℃からの焼入れ組織には、図中の矢印の位置にマルテンサイ

トが現れた。マルテンサイトのほとんどはフェライトの粒界3重点に位置している。

この観察領域のマルテンサイト面積分率はおよそ6%であることから、730℃で生成し

たオーステナイト分率は6%程度と見積もり、α→γ変態初期から焼入れられた組織

であることがわかる。Fig.3.3(b)のフェライトの結晶粒内を見ると、セメンタイト

の白色の粒子が残存している。 

730℃から焼入れた組織の薄膜試料をTEMにより観察した。典型的な観察結果を

Fig.3.4(a)-(d)に示す。焼入れた組織において、マルテンサイトの内部は転位も明

確に識別できないほどに歪んでおり、全体が黒いコントラストで現れている。上述

のFig.3.3に示したSEM組織と同様に、本試料においてもセメンタイト粒子は一部粒

界に見られるが、ほとんどはフェライト粒内に観察された。 

5μm 

Fig.3.3 Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金の各温度からの焼入れ組織 (a)710℃、(b)730℃ 

730℃ Ac1 

Ac3 

W.Q. 

710℃ 

5μm 

(a) (b) 
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以上の結果から、バルク材の熱処理によって加熱過程でα→γ変態が起こってオ

ーステナイトが僅かに生成し、その状態から冷却中にオーステナイトはすべてマル

テンサイトに変態したことがわかる。これらの観察結果は、第2章において実施した

高温in situ EBSD測定のα→γ変態初期の組織変化と一致する。730℃から焼入れた

組織は、α→γ変態の初期の状態から焼入れた組織であることから、この試料を用

いて3次元結晶方位測定を行った。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

θ 

Fig.3.4 730℃からの焼入れ組織に含まれるマルテンサイトの TEM 明視野像 

(a)-(d) は同一試料における微細なマルテンサイトに着目した観察結果 

（セメンタイト(θ)粒子を矢印で示す） 

(d) 

(a) (b) 

θ 

θ 

(c) θ 

500nm 



66 

 

3.3.2 マルテンサイトからの3次元オーステナイト結晶方位の解析法の開発 

フェライト-マルテンサイト組織の連続断面から再構築したEBSD結晶方位マッピ

ング像を得た。その連続断面のデータを用いて再構築したフェライト-マルテンサイ

ト組織の結晶方位の3次元可視化像をFig.3.5に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

3次元結晶方位可視化像は、EBSD測定の測定点の間隔(0.08μm)と、シリアルセク

ショニング法のスライス加工の間隔(0.1μm)に基づいて、測定された空間領域を0.1

×0.08×0.08μm3の直方体ボクセル(Voxel)で分割し、Voxel単位の結晶方位の集合体

として結晶粒を表示したものである。Fig.3.5において、矢印で示した連続断面の積

層方向に垂直な断面AとBに表れている結晶粒界に着目すると、滑らかな連続曲線に

なっていることがわかる。これは、連続した断面の位置合わせが正しく調整された

結果であり、実際の組織が高い精度で再構築されていると言える。 

測定した60枚の断面の組織の中で、深さ方向の0.2μm、0.4μm、0.6μm、0.8μm、

1.0μm、1.2μm位置で測定された断面のEBSD像をFig.3.6に示す。また測定面の垂直

方向の結晶方位を標準ステレオ三角形の色で示す。 

Fig.3.5 連続測定断面から再構築したフェライト-マルテンサイト組織の

結晶方位立体可視化像。結晶粒の色は図中の矢印で示したスラ

イス像の積層方向と平行な結晶方位を、右に示す標準ステレオ

三角形の色に対応させて表した。 

積層方向 

断面 A 
断面 B 
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組織はフェライトと中央部のマルテンサイトからなることが確認でき、それぞれ

のマルテンサイト内部には複数の方位を示す違う色の領域が現れ、方位の異なる複

数のブロックが存在することが確認できる。たとえば、Fig.3.6(a)には黄色のBlock1

と青色のBlock2が観察される。これら2つのマルテンサイトブロックの結晶方位を

001極点図上に投影したものをFig.3.7(a)に示すが、2種類の異なる結晶方位のブロ

ックが存在している。またマルテンサイトの内部には結晶方位が明確に測定されな

かった黒色の領域も確認されるが、この領域もマルテンサイトの一部と考えられる。 

Fig.3.6に示すマルテンサイトは深さ方向に20枚(2μm)の連続断面内に観察され

た。それらの断面で観察されたブロックの結晶方位を001極点図に投影した結果を

Fig.3.7(b)に示す。図には複数のマルテンサイトブロックの結晶方位が現れている。

複数のマルテンサイトブロックは、１つのオーステナイト結晶粒から生成したもの

であるから、これらの結晶方位の間には特定の結晶方位関係が成立しているはずで

ある。このオーステナイトとマルテンサイトの方位関係を決定すれば、マルテンサ

イト内に観察されたブロックの結晶方位からその特定の方位関係に基づいて逆計算 

2μm 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 

Block 1 

Block 2 

Fig.3.6 連続測定断面におけるマルテンサイトの結晶方位マップ、それぞれ深さ方向 

(a) 0.2μm, (b) 0.4μm, (c) 0.6μm, (d) 0.8μm, (e) 1.0μm, (f) 1.2μm 
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することで、旧オーステナイトの結晶方位を求めることができる。その計算法を以

下に説明する。この方法は従来報告されている手法に、オーステナイトとマルテン

サイトの結晶方位関係を精密化する計算を追加することで、旧オーステナイト方位

の決定精度を向上させたものである。 

 低炭素鋼のマルテンサイトのバリアントは母相のオーステナイト粒の結晶方位と

の間で特定の結晶方位関係を満たす。マルテンサイトバリアントと母相オーステナ

イトの結晶方位関係を式(３．１)に示す3×3の回転行列で表す。 

𝐑𝐑i𝐠𝐠γ = 𝐕𝐕k−1𝐑𝐑j𝐠𝐠α                          （３．１） 

 ここで𝐠𝐠αと𝐠𝐠γはフェライト粒とオーステナイト粒の結晶方位を表しており、具体

的にはEBSD測定によって得られるオイラー角(φ 1,Φ,φ 2 )を第2章の式（２．３）に

代入することで得られる。𝐑𝐑i (または𝐑𝐑j)も、式（２．１）に示した通り立方晶の基

底軸を変換するための回転行列である。 

𝐕𝐕k (k=1,2,･･･, 24)はオーステナイトとマルテンサイトの結晶方位関係を表す行

列であり、具体的にはオーステナイトの結晶座標系を特定の結晶方位関係に基づい

てマルテンサイトの結晶座標系に一致させる回転行列を表す。炭素鋼のオーステナ

Fig.3.7 マルテンサイトの 001 極の極点図表示（a）Fig.3.6(a)のマルテンサイト 

ブロックの方位、(b)Fig.3.6(a)-(f)のマルテンサイトを含む 20 枚の断面

からの方位 

(a) (b) 001 ples of 
Block 1 

001 ples of 
Block 2 
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イトとマルテンサイトの結晶方位関係に関しては、第 1 章で述べたように K-S 関係

が一般に知られているが、近年、EBSD 測定を用いた統計計算に基づく精密な解析が

行われ、両相の間には正確な K-S 関係ではなく、K-S 関係から一定の角度だけ、ずれ

た方位関係が成立することが報告されている。 Miyamoto ら [5,7]は、炭素鋼

(Fe-0.15%C-0.2%Si-1.5%Mn-0.029%Nb 合金(mass%))のマルテンサイト組織を EBSD 測

定し、得られた複数のマルテンサイトの結晶方位情報をもとに、行列計算による結

晶学的解析法を適用することによって、マルテンサイトと母相オーステナイトとの

結晶方位関係を統計的に求めた。結晶方位関係は、K-S 関係に対して最密面{111}γと

{110}α′の角度が 1.0～1.5°、最密方向<110>γと<111>α′の角度が 2.7-2.9°、ずれ

た方位関係であることが示された。Kelly らが TEM 菊池線解析から求めた方位関係も

同様の K-S 関係からのずれを示している[8]。K-S 関係からずれた結晶方位関係が現

れる理由は、オーステナイトからマルテンサイトへ変態する時に発生するマルテン

サイト晶の格子不変変形によって、周囲のオーステナイトが塑性変形を受けること

に起因すると考えられる。この時のオーステナイトの結晶回転は、マルテンサイト

のバリアントに依存して一定の方向と大きさで生じる成分があり、その結晶回転分

のずれが結晶方位関係に発生すると考えられる[7]。K-S 関係からのずれの大きさは、

合金の成分やマルテンサイト変態が起こる変態温度や母相の変形状態によって様々

である。 

本研究の合金においても、旧オーステナイト方位の解析精度を高めるために、マ

ルテンサイトとオーステナイトの正確な結晶方位関係を求める必要がある。結晶方

位関係𝐕𝐕kの精密化は次に示す解析によって行った。 

EBSD測定でマルテンサイト内部に観察された複数のブロックはそれぞれ異なる複

数の結晶方位を持つが、その母相オーステナイトの結晶方位は1つである。このこと

から、正しい結晶方位関係に基づいてマルテンサイトの複数のブロック方位からオ

ーステナイト方位を計算した時、それらは互いに一致するはずである。結晶方位関

係が誤っていれば、オーステナイトの方位は一致しない。この関係に基づいて結晶

方位関係の最適化計算法を行う。すなわち、予めK-S関係からずれた結晶方位関係を

仮定して、複数のブロックの結晶方位から旧オーステナイトの方位を求める試行計

算を行い、算出された複数のオーステナイト方位が互いに一致するかどうかを判定

する。この方法で、複数の旧オーステナイトの方位差を評価する試行計算を繰り返
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した中で、オーステナイト方位が互いに最も良い一致を示したときの結晶方位関係

を最適解とする。 

具体的な計算方法を以下で説明する。マルテンサイト中の任意の2つのブロックを

選び、式（３．１）を用いて旧オーステナイト方位を計算する。この式（３．１）

の結晶方位関係𝐕𝐕kは、後述する式（３．５）による方法によって仮定したものを用い

る。候補の異なる2つのマルテンサイトブロック(ブロックpとブロックqとする)の結

晶方位から計算した2つの旧オーステナイト方位𝐠𝐠p
γ
と𝐠𝐠q

γ
の方位差∆θp,qは次の式（３．

２）と（３．３）から求まる。 

𝐌𝐌p,q = 𝐠𝐠p
γ𝐠𝐠q

γ−1 = �𝐑𝐑j𝐕𝐕k�
−1𝐠𝐠pα�(𝐑𝐑l𝐕𝐕m)−1𝐠𝐠qα�

−1
           （３．２） 

∆θp,q = cos−1 ��Mp,q[1,1] + Mp,q[2,2] + Mp,q[3,3] − 1�/2�     （３．３） 

𝐌𝐌p,qは式（３．１）から得られるブロックpとブロックqの旧オーステナイト方位(𝐠𝐠p
γ

と𝐠𝐠q
γ
)について、𝐠𝐠q

γ
から𝐠𝐠p

γ
への回転行列を表す。回転角の大きさ∆θp,qは式（３．３）

で求まる。この計算において、結晶方位関係𝐕𝐕kのバリアントの種類を表す指数

k(k=1…24)は、方位差∆θp,qが予め設定した閾値の角度の範囲で一致するように決定

する。本研究ではこの閾値の角度を最大5°に設定した。 

マルテンサイト内に観察された全てのブロックの組み合わせで∆θp,qを求めたうえ

で、式（３．４）から平均の方位差 δを計算する。 

δ = 1
n(n−1)

∑ ∆θp,q
n
p,q                                    （３．４） 

種々の結晶方位関係𝐕𝐕kを仮定し、上述の式（３．１）から式（３．４）の計算を繰

り返して方位差 δを評価し、その値が最小になるときの結晶方位関係𝐕𝐕kを最適解と

する。 

上述の解析でK-S関係からずれた結晶方位関係 𝐕𝐕kを仮定するには次に説明する行

列を考える。すなわちK-S関係においてはオーステナイトとマルテンサイトの間に最

密面の平行関係{111}γ //{110}α′、および最密方向の平行関係<110>γ //<111>α′が成

立している。これらの平行関係がそれぞれに数度程度ずれた結晶方位関係として𝐕𝐕kを

設定する。具体的には、正確なK-S関係𝐕𝐕kKSによってオーステナイトからマルテンサ

イトへ座標変換した後、マルテンサイトの最密面{110}α′の法線方向の<110>α′軸周
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りに数度回転し、さらに最密方向の<111>α′軸周りに数度回転するという2回の回転

操作を加えることで表す。その数式は次式（３．５）で表される。 

𝐕𝐕k = 𝐓𝐓111𝛼𝛼′𝐓𝐓110𝛼𝛼′𝐕𝐕kKS                                    （３．５） 

𝐕𝐕kKSは第2章の式（２．４）と同じ正確なK-S関係を表し、オーステナイトからマル

テンサイトへ結晶座標系を変換するための回転行列である。計算上はオーステナイ

ト結晶座標系の<211>γ軸周りの90°回転によって表わすことができる[8]。なお、こ

の座標回転によって座標系がオーステナイトの結晶座標からフェライトの結晶座標

に変換されることに留意する必要がある。𝐓𝐓110𝛼𝛼′はマルテンサイトの最密面の法線方

向<110>α′軸周りに角度∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′だけ回転する行列を表す。この回転操作はマルテン

サイトとオーステナイトの最密方向の平行関係に方位差∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′を生じさせる。𝐓𝐓111𝛼𝛼′

はオーステナイトの最密方向<111>α′軸周りに∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′だけ回転する行列である。こ

の回転操作は最密面の平行関係に方位∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′差を生じさせる。𝐓𝐓110𝛼𝛼′と𝐓𝐓111𝛼𝛼′の行列

表現は第2章の式（２．４）のRodriguesの公式[9]を用いる。式（２．４）の回転軸

Nx、Ny、N𝑧𝑧には、それぞれTable 2.2のバリアントに対応する最密面の法線方向

<110>α′および最密方向<111>α′を代入する。その具体的な例として、結晶方位関係

V1の場合の𝐓𝐓110𝛼𝛼′と𝐓𝐓111𝛼𝛼′を以下に示す。Table 2.2を参照するとV1に対応する法線方

向は[1
_
10]α′であり最密方向は[111

_
]α′であるから、これらをNx、Ny、N𝑧𝑧に代入し、

次の式（３．６）と式（３．７）が得られる。 

𝐓𝐓110𝛼𝛼′ = �
(1− cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′) + cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′ −(1− cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′) −sin∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′

−(1− cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′) (1− cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′) + cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′ − sin∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′
sin∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′ sin∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′ cos∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′

�  

（３．６） 

𝐓𝐓111𝛼𝛼′ = �
(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′

(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + sin 𝜃𝜃∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′
−(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + sin∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′

 

    

(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) − sin∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′ −(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) − sin∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′
(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′ −(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + sin∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′
−(1− cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′)− sin∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′ (1 − cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′) + cos∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′

�   （３．７） 

これらの式で∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′と∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′はK-S関係からのずれの大きさを表す2つのパラメー

タである。それぞれ-7.0°から+10.0°まで変化させて式（３．４）の方位差δを計
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算し、その最小値を求める。この方法によって∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′と∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′がフィッティングさ

れ、結晶方位関係𝐕𝐕kを最適化できる。 

以上の計算方法によって、本研究で測定したマルテンサイトの結晶方位関係の最

適解を求める。3次元組織から78個の塊状のマルテンサイトを抽出できたので、これ

ら78個のマルテンサイトのそれぞれにおいて最適化した結晶方位関係𝐕𝐕kを求めた。そ

れぞれマルテンサイトの最適化パラメータの値（∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′と∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′）をFig.3.8に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

求めたパラメータは、∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′が0.5°～2.0°、∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′が-0.2°～0.5°の範囲に分

布した。パラメータ∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′と∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′をそれぞれ平均し、最密方向のずれ角度

∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′=1.4°、最密面のずれ角度∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′=0.1°を求め、これらの値を結晶方位関係

のK-S関係からのずれ角度に決定した。ずれ角度∆𝜔𝜔110𝛼𝛼′と∆𝜔𝜔111𝛼𝛼′を、例として式（３．

Fig.3.8 旧オーステナイトとマルテンサイトの最密面と最密

方向の平行関係(K-S 関係)からのずれ角度 
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６）および式（３．７）に代入すると、V1の結晶方位関係のK-S関係からのずれを表

す行列は次の式 (３．８)と式(３．９)として与えられる。 

𝐓𝐓110𝛼𝛼′ = �
1.000 0.000 −0.010
0.000 1.000 −0.010
0.010 0.010 1.000

�               （３．８） 

𝐓𝐓111𝛼𝛼′ = �
1.000 −0.001 −0.001
0.001 1.000 0.001
0.001 −0.001 1.000

�              （３．９） 

マルテンサイトとオーステナイトの間の結晶方位関係が正確なK-S関係からずれ

ることについて、従来研究で報告されているずれの角度の大きさは、最密面{111}γ

と{110}α′のずれ角度が1.0～1.5°、最密方向<110>γと<111>α′のずれ角度が2.7～

2.9°が示されている[7]。なおこの結晶方位関係は、組織全体がオーステナイトから

マルテンサイトに変態した場合の解析結果である。これらのずれの角度を本研究の

結果と比較すると、本研究の解析結果は最密方向のずれ角度と最密面のずれ角度の

両方とも小さい。本研究で測定したマルテンサイトは、周囲がフェライトに囲まれ

た微小なオーステナイト結晶粒がマルテンサイト変態したものである。そのため、

マルテンサイト変態が起こったときのオーステナイトとマルテンサイトの間の応力

緩和の条件が、文献報告の100%マルテンサイトの場合と異なっていると考えらえる。 

以上のバリアント解析においては、異なるマルテンサイトバリアントの結晶方位

が多数であるほど、旧オーステナイト方位の解析の決定精度が高まる。多数のバリ

アントを測定するという点で3次元EBSD測定によるマルテンサイトの測定は適して

いる。Fig.3.7(a)に関して示したように、1つの断面に含まれるマルテンサイトバリ

アントは2種類の方位のみであり、旧オーステナイト方位を求めることは不可能であ

るが、3次元EBSD測定で取得した全ての断面で測定されたマルテンサイトバリアント

の方位を集めると、Fig.3.7(b)に示すように多数のバリアントが得られ、旧オース

テナイト方位を解析するのに十分な精度が得られる。 

3次元再構築した組織に観察されたマルテンサイトについて、バリアントの解析計

算法を適用することで、730℃のα→γ変態初期のオーステナイトの結晶方位を求め

ることに成功した。代表的な解析結果をTable 3.1に示す。Table 3.1には、Fig.3.6

のマルテンサイトブロックのオイラー角、ならびに結晶方位関係𝐕𝐕k、解析した旧オー

ステナイトのオイラー角を示している。なお、結晶方位関係𝐕𝐕kのバリアント番号 k

は第2章のTable 2.2のもので示した。 
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複数のマルテンサイトブロックから計算して得られた旧オーステナイト方位の平

均を求め、それを旧オーステナイト方位とした。たとえば、Table 3.1の旧オーステ

ナイトのオイラー角は、同表に示した1～10のオーステナイトのオイラー角の算術平

均から(φ 1 ,Φ,φ 2) =（58.8°, 139.2°, 27.4°）と求めることができる。結晶方

位の異なるマルテンサイトブロックから計算された旧オーステナイトの方位は、ほ

ぼ一致したオイラー角になり、その結果として平均の方位差 δは2.8°以内に収まっ

た。 

Fig.3.9の 001 極点図に、解析結果の旧オーステナイト方位、およびその方位に

対応する理想的なバリアント方位を表示した。それらに加え、比較のためFig.3.7(b)

に示した実測のマルテンサイトブロックの結晶方位も同図に示す。実測のマルテン

サイトブロックの方位は理想的なバリアントの方位とよく一致しており、オーステ

ナイト方位が精度よく解析できていることが分かる。 

Block 

No. 

Martensite block orientation 

𝐠𝐠α Variant 

in 𝐕𝐕k  

Prior austenite orientation 

𝐠𝐠γ 

φ1 Φ φ2 φ1 Φ φ2 

1 33.7 94.4 24.2 V3  56.5 139.5 23.5 
2 32.3 48.7 62.8 V7 57.8 140.9 27.8 
3 74.9 60.0 75.3 V18 61.1 139.6 28.2 
4 84.8 50.2 82.0 V2 56.8 140.1 25.9 
5 22.1 63.4 62.1 V20 54.9 137.4 25.7 
6 78.4 47.4 67.2 V16 58.3 138.8 28.1 
7 13.6 56.2 70.6 V23 62.8 139.2 28.6 
8 34.9 100.7 9.1 V13 58.8 136.7 29.0 
9 44.0 94.0 8.8 V16 61.7 138.9 28.5 

10 17.2 64.4 72.1 V17 59.4 140.9 28.6 

Table 3.1 マルテンサイト(Fig.3.6)の方位から逆計算した旧オーステナイト方位 

（2-4 列目：マルテンサイトブロックの方位、5 列目：対応する K-S 関

係のバリアント番号、6-8 列目：それぞれのマルテンサイトブロック

の方位から求めた旧オーステナイト方位）  
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同様にして、本研究で測定された78個のマルテンサイトにおいて旧オーステナイ

ト方位を決定した。そのほとんどのマルテンサイトにおいて、旧オーステナイトの

方位は1種類に決定できた。少数の例外において、1つのマルテンサイトに2つの旧オ

ーステナイト方位が解析されたが、この場合は焼入れ前に2つのオーステナイト粒が

存在していたと判断した。 

 

3.3.3 α→γ変態におけるオーステナイト粒とフェライト粒との3次元的結

晶方位関係 

マルテンサイトの結晶方位データを、K-S関係に基づく逆解析法で求めた旧オース

テナイト方位で置き換えることで、フェライトとオーステナイトの再構築3次元方位

像を得た。その結果の一部をFig.3.10に示す。3次元結晶方位像においては結晶粒同

士の隣接関係が明らかであり、例えば、Fig.3.10の組織には1つのオーステナイト粒

に5つのフェライト粒(Ferrite粒 1～5)が隣接している。オーステナイト粒と隣接す

るフェライト粒の数から、オーステナイトの生成サイトが推定できる。多結晶組織

における粒界は、Fig.3.11に模式的に示すように、粒界コーナー(Grain corner)、

粒界エッジ(Grain edge)、および粒界面(Grain face)に大きく分類される。 

Fig.3.9 計算された旧オーステナイトの方位（青丸）、およびその 24 個の

バリアント方位（赤丸）の 001 極（比較のため Fig.3.7(b)の実

測のマルテンサイトブロック方位を黒のプロットで示す） 
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Fig.3.10 オーステナイト粒とそれに隣接する 5 つのフェライト粒を含む

3 次元結晶方位可視化像（結晶粒の色はそれぞれの結晶粒の試

料板面方向の結晶方位を示す） 

Ferrite grain 3
Ferrite grain 4

Ferrite grain 2

Ferrite grain 1
Ferrite grain 5

Austenite grain

Fig.3.11 3 次元空間におけるフェライト粒界上の 

     核生成サイトの模式図 

γ 

α1 α2 

α3 

α4 
Edge 

Face 

Corner 
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粒界コーナーは4つのフェライト粒(図中のα1～α4)が接する点を指し、3次元結

晶空間内では1つの点である。粒界エッジは3つのフェライト粒が接する粒界を指し、

空間内では線である。粒界面は2つのフェライト粒が接する領域であり、空間内では

面である。相変態の相の生成はいずれかのサイトで優先的に起こる。特に粒界コー

ナーは高いエネルギーを有すると考えられており、相変態の核生成が起こりやすい

と考えられている。 

3次元結晶像内のオーステナイト粒を隣接フェライト粒の数によって分類した結

果をTable 3.2に示す。90%のオーステナイト粒は4つまたは5つのフェライト粒と隣

接し、10%のオーステナイト粒は3つのフェライト粒と隣接していた。これらのオー

ステナイト粒は、それぞれ熱処理の加熱中に母相フェライト組織の粒界コーナー、

またはエッジにおいて生成したと考えられる。また2つのフェライト粒と隣接したオ

ーステナイト、またはフェライト粒内のオーステナイトは今回の3次元結晶方位測定

を行った領域には観察されたかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

第2章で行った高温in situ EBSD測定は試料表面の2次元組織観察であり、その表

面上で観察される粒界のほとんどは粒界面、または粒界エッジ(2次元観察における3

重点)である。空間内に点として存在する粒界コーナーが試料の観察表面に現れるこ

とは非常に稀である。この点から、上記の3次元組織においてオーステナイトの生成

位置を正確に特定できたことは、α→γ変態の特徴を明らかにする情報として重要

Number of 
ferrite grains adjacent to 

transformed austenite grain 

Number of 
austenite grains 

Ratio (%) 

Grain face 0 0 % 
Grain edge 8 10 % 

Grain corner 70 90 % 

Table 3.2 隣接するフェライト粒の数から求めたオーステナイト

粒の生成サイトの数と割合 
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である。 

 隣接関係にあるオーステナイトとフェライトの間の結晶方位関係をK-S関係から

の方位差∆θKS
によって評価した。∆θKS

は第2章で定義した式（２．１）と（２．２）

を用いて求めた。解析結果の例として、Fig.3.10に示したオーステナイト粒と5つの

隣接フェライト粒の間の結晶方位関係は次のように求まった。 

オーステナイト粒とFerrite粒 1との結晶方位関係は、∆θKS
= 2°の方位差をもつ関

係にあり、ほぼK-S関係を満たしている。またオーステナイト粒とFerrite粒 2との

結晶方位関係は∆θKS
= 3°であり、これもほぼK-S関係を満たした。Ferrite粒 3とは

∆θKS
 = 9°であり、K-S関係に近い方位関係である。Ferrite粒 4および 5とは、それ

ぞれ∆θKS
 = 22°、23°の方位差をもち、K-S関係から大きく離れた結晶方位関係であ

る。このことから、隣接する5つのフェライト粒との結晶方位関係は、2つ(Ferrite

粒 1および2)とほぼ正確なK-S関係を満たし、1つ(Ferrite粒 3)とはK-S関係に近い

方位関係を満たした。すなわち、このオーステナイト粒は、3つの母相フェライト粒

とK-S関係、またはK-S関係に近い方位関係を満たしている。 

 同様にして、すべてのオーステナイト粒(78個)とそれに隣接するフェライト粒と

の結晶方位関係を解析した。仮に∆θKS
≦10°をK-S関係、またはそれに近い方位関係

とみなすとすると、41%(32個)のオーステナイト粒は、2つの隣接フェライト粒と上

述の方位関係にあり、32%(25個)のオーステナイト粒は3つの隣接フェライト粒と上

述の方位関係を満たしている。ただ1つの隣接フェライト粒とK-S関係にあったオー

ステナイト粒は27%(21個)であった。この結晶方位関係の成立頻度から、オーステナ

イトは2つ以上の母相フェライト粒とK-S関係、またはK-S関係に近い方位関係を同時

に満たす頻度が高いことが分かる。 

複数の母相フェライト粒とK-S関係、またはK-S関係に近い方位関係を満たすこと

は、第2章の高温in situ EBSD測定で観察した2次元組織における結晶方位解析とも

一致しているが、3次元組織では、より多くのフェライト粒とこのような特定の結晶

方位関係が成立していることが明らかになった。これらの複数の結晶方位関係が優

先的に選択されたものであるかどうかについて、次の3.4節で考察する。 
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3.4 考察 

3.4.1 オーステナイト粒と隣接フェライト粒との結晶方位関係の特徴 

 本研究において、FIBシリアルセクショニング法による3次元結晶方位再構築技術

と、旧オーステナイト方位の決定法を併用することで、ほとんどのマルテンサイト

からオーステナイト方位を特定することに成功した。3次元結晶方位像内のオーステ

ナイト粒は、ほとんどが4～5つのフェライト粒と隣接して観察され、α→γ変態で

オーステナイトは母相フェライトの粒界コーナーから生成したと考えられる。さら

にこれらのオーステナイト粒は1つの隣接する母相フェライト粒とK-S関係を満たす

だけでなく、その他の1つまたは2つの母相フェライト粒とK-S関係に近い方位関係を

満足している。 

 しかしながら、α→γ変態で生成するオーステナイトがK-S関係に近い方位関係を

優先して選択したかどうかはまだ明確ではない。なぜならば、10°の方位差を許容し

たことでK-S関係に近い方位関係が偶然満たされる可能性もまた小さくないためで

ある。オーステナイト粒と複数のフェライト粒の結晶方位関係の選択傾向を明らか

にするため、実測の結晶方位関係の頻度に対して、ランダムにオーステナイト方位

が生成することを想定した結晶方位関係の頻度と比較する。ランダムなオーステナ

イト方位を想定したときの結晶方位関係の成立頻度が、実測のそれと異なっていれ

ば、方位関係に優先的な選択傾向があることを意味する。ランダムな方位関係は、

次の条件のもとで仮想的なオーステナイトの結晶方位を生成することで、見積もる

ことができる。 

(1)  オーステナイトは、実測された粒界コーナーおよび粒界エッジにおいて、 

いずれか１つのフェライト粒と正確なK-S関係を満たして生成する。 

(2)  その他のフェライト粒との結晶方位関係はランダムに成立する。 

なお、上記の条件(１)は、拡散変態においてフェライトとオーステナイトとの間に1

つだけK-S関係が満たされるという従来の一般的な知見に基づく。この条件から、母

相フェライトとの結晶方位関係がランダムであると仮定したオーステナイトの結晶

方位は次の式（３．１０）で与えられる。 

𝐠𝐠assumed
γ = 𝐕𝐕iKS

−1𝐠𝐠iα                        （３．１０） 

この式によって求まる全てのオーステナイト方位に対して、実測の隣接フェライ
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ト粒との結晶方位関係をK-S関係からの方位差∆θKS
として、第2章で述べた式（２．１）

と(２．２)を用いて求めた。なお、この評価において仮想的なオーステナイト粒の

結晶方位𝐠𝐠assumed
γ

の数は、実測のオーステナイト方位の数よりもはるかに多い。この

ことから、両者を比較できるように、仮想的なオーステナイト粒の母数を実測のオ

ーステナイト方位の数に一致するように規格化した。 

本考察では、1つのオーステナイト粒と複数の隣接フェライト粒の間の結晶方位関

係を議論するが、複数の結晶方位関係の成立頻度を評価する場合は、異なるフェラ

イト粒との結晶方位関係がお互いに影響を及ぼし合うことを考慮しなければならな

い。つまり、１つのフェライト粒と結晶方位関係が成立することによって、その他

のフェライト粒との選択可能な方位関係が制限される。例えば、１つの結晶方位関

係が正確なK-S関係(∆θKS
 =0°)にあるとき、その他のフェライト粒と成立できる結晶

方位関係は制限され、通常は方位差∆θKS
は0°よりも大きくなる。なお、隣接フェラ

イトの結晶方位が特殊な組み合わせの場合に限り、同時に方位差∆θKS
～0°を満たす

場合が稀に成立することがある。この制限による効果を考慮するため、異なるフェ

ライト粒との結晶方位関係を、K-S関係からの方位差∆θKS
の大きさよって分類するこ

とにした。すなわち、1つのオーステナイト粒と隣接フェライトとの複数の結晶方位

関係のうち、K-S関係にもっとも近い∆θKS
が最小の方位関係をGroup 1に分類し、同様

に∆θKS
が小さい順に方位関係をGroup 2、3、4に分類した。 

このように分類することで、例えばGroup 2の方位関係はGroup 1の方位関係の優

先選択の影響を受けたうえで成立した方位関係であることがわかる。実験で測定し

た結晶方位から求めたK-S関係からの方位差∆θKS
の成立頻度を、Group 1～4に分類し

てFig.3.12(a)～(d) に棒グラフとして示す。同図の(b)-(d)には、1つのフェライト

粒とのみK-S関係を満たすと仮定したときの結晶方位関係の頻度を見積もった分布

を点線で示す。 

Fig.3.12(a)のGroup 1の結晶方位関係では、測定された結晶方位関係のほとんど

が非常に小さな∆θKS
を示した。∆θKS

 =2°未満の結晶方位関係を持つオーステナイト

粒は全体の59%である。すなわちオーステナイト粒は1つの隣接フェライト粒とほぼ

正確なK-S関係を選択している。 
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  Fig. 3.12 (b)のGroup 2の結晶方位関係では、∆θKS
=2～12°の結晶方位関係の頻度

が高い。同図中の点線で示したランダムな方位関係を想定した場合と比較すると、

∆θKS
が 2°から6°の範囲で実測の結晶方位関係が多く、K-S関係に近い結晶方位関係

の成立頻度が高いことが分かる。同様な傾向はGroup 3でも見られる。Fig. 3.12 (c)

のGroup 3の結晶方位関係は、∆θKS
が6°から12°の範囲の頻度が多く、ランダムな方

位関係を想定した頻度と比較して高い。例えば、Group 3において∆θKS
=12°未満の方
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Fig. 3.12 オーステナイトとフェライトの結晶方位関係の成立頻度 

（K-S 関係に近い順に方位関係を分類（a）グループ 1、(b)グループ 2、 

(c)グループ 3、(d)グループ 4 (破線はオーステナイトの結晶方位がラ

ンダムに選択されると仮定した見積もりの分布） 

(a) 

(c) 

(b) 

(d) 
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位関係に着目すると、実測のオーステナイト粒は50%がこのような方位関係を満たす

のに対し、ランダムな方位関係を仮定した場合は22%に過ぎない。Fig.3.12 (d)の

Group 4 においては、∆θKS
の方位関係の分布はランダムな方位関係を想定した場合の

分布とほぼ一致している。4つ目のフェライト粒との結晶方位関係は優先的に選ばれ

ていない。 

このように、オーステナイト粒は1つの隣接フェライト粒とほぼ正確なK-S関係を

選択するだけでなく、その他の1つないし2つのフェライト粒とK-S関係に近い方位関

係を優先的に選択している。しかし、全ての隣接フェライト粒との間で正確なK-S関

係を満たしていない。例えば、Fig.3.12(b)のGroup 2の方位関係において、∆θKS
が2°

未満の方位関係が特に顕著に減少している。同様の傾向はGroup 3の方位関係におい

ても見られる。このことについては次節で再び考察するが、1つの方位関係がK-S関

係を満たした時、2つ目の方位関係においても∆θKS
が2°未満になるようなオーステナ

イトの方位は、結晶方位の幾何学的な制限のために取り得なかったためである。こ

の結果、方位関係が広い∆θKS
にわたって分布することになり、K-S関係に近い方位関

係が生じるものと推定される。 

以上の解析結果から、α→γ変態で生成するオーステナイトは隣接する2つから3

つのフェライト粒との間で、K-S関係、またはK-S関係に近い方位関係を優先的に選

択していると結論できる。 

 α→γ変態において、K-S関係やK-S関係に近い方位関係が選ばれる理由を考える

うえで、両相の界面における整合性を考慮する必要がある。相変態の核生成におい

て、母相との間に整合性の高い界面が形成されると界面エネルギーが低下するので、

そのような界面が優先的に選択されることは十分に起こり得る。ただし、K-S関係か

ら何度までずれた方位関係がこのような整合性の良い界面を形成できるかは明らか

ではない。本研究の3次元結晶方位像において測定されたフェライトとオーステナイ

トの結晶方位関係の成立頻度からは、K-S関係からN関係までの方位関係だけでなく、

方位差が10°程度の方位関係も選択される傾向が示された。その方位関係はK-S関係

およびN関係と大きな方位差がある。このようなK-S関係からの方位差が10°程度ある

ときの粒界面の整合性を議論した過去の研究は見当たらない。 

結晶粒界における粒界方位差と整合性の考え方について考察する。結晶粒界にお

いては、粒界方位差が0°から増加すると粒界の整合性が徐々に低下し、およそ15°
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以上はランダムな粒界と考えられている。一般的に粒界方位差が15°以下のものを小

角粒界、15°以上を大角粒界として分類されている。この粒界の分類は、粒界エネル

ギーの測定結果に基づいている。粒界エネルギーに関する研究が幾つか報告されて

おり[10]、Fig.3.13に示すのはNakashimaらが分子動力学法によって銅の粒界エネル

ギーと粒界方位差の関係を見積もった結果である。粒界方位差が0°から増加すると、

約15°まで粒界エネルギーが単調に増加し、15°以上の粒界はエネルギーが飽和値を

示す。ただし、15°以上であっても対応粒界と呼ばれる粒界を挟む2つの結晶粒の対

称性が良い場合は、粒界エネルギーが極小を示す。このように、粒界方位差が一定

値(～15°)までの小角粒界は、粒界方位差の増加に伴って徐々に粒界エネルギーが増

加する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

同様の粒界エネルギーと粒界方位差の関係は、1949年にDunnら[11]がFe-3.5mass%

合金の粒界エネルギーを見積もった研究においても見出されている。粒界3重点に接

続する粒界同士のなす角度と粒界の張力の関係から、粒界エネルギーの相対的な比

を評価し、粒界方位差が0～約15°までは粒界エネルギーが単調に増加し、粒界方位

差が15°以上で粒界エネルギーが飽和値に達することを示した。この実験結果に基づ

Fig.3.13 分子動力学法による粒界方位差と粒界エネルギーの関係

の見積もり[10] 
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いてReadとShockley[12]は、臨界の粒界方位差(通常は15°)までの粒界の構造を等間

隔に並んだ転位の配列でモデル化し、Read-Shockleyの式として粒界エネルギーと粒

界方位差を関係づけている。 

フェライトとオーステナイトの方位関係がK-S関係から10°程度までの方位差があ

るとき、その界面の原子構造が完全にランダムになるかどうかに関して、過去にそ

の整合性や界面エネルギーなどが実験的に確認された例は見当たらない。このよう

なK-S関係から大きな方位差があるときのフェライトとオーステナイトの界面にお

ける整合性については、今後の研究で明らかにしていくべき課題である。 

 

3.4.2 α→γ変態におけるオーステナイトの方位選択の条件に関する考察 

前節において、オーステナイトは 2 つまたは 3 つの母相フェライトと K-S 関係、

または K-S 関係に近い方位関係を選択することを示した。K-S 関係からの方位差が小

さい方位関係を選択する傾向があることから、α→γ変態でオーステナイトが生成

するとき、その結晶方位は K-S 関係からの方位差を最小にするように選択されてい

る可能性が考えられる。もしこのような条件でオーステナイト方位が選ばれるとす

ると、それは結晶方位関係からの要請に関わる性質である。本節の考察では、この

K-S 関係からの方位差を最小にする傾向の有無を検証するため、次に示す仮想的な方

位関係の成立頻度を評価する。 

検証のため、複数のフェライト粒との間で K-S 関係からの方位差を最小にするオ

ーステナイト方位を求める。3 次元結晶方位測定で求めたオーステナイト方位の代わ

りに、任意の方位𝐠𝐠random
γ

で置き換えたときに、隣接フェライト粒との間で K-S 関係

からの方位差∆θKS
を求め、その合計値 Sを式（３．１１）から式（３．１２）を用い

て評価する。 

𝐃𝐃 = 𝐠𝐠iα(𝐑𝐑l𝐕𝐕𝐤𝐤KS𝐠𝐠random
γ )−1                             （３．１１） 

     ∆θ𝑖𝑖KS = acos ((D[1,1] + D[2,2] + D[3,3]− 1)/2)           （３．１２） 

S = ∆θ1KS + ∆θ2KS + ∆θ3KS + ⋯+ ∆θNKS                 （３．１３） 

ここで、式（３．１１）の𝐃𝐃は、任意のオーステナイト方位𝐠𝐠random
γ

と実測の隣接フ

ェライト粒 i の方位𝐠𝐠iαの間の回転行列を表し、式（３．１２）の∆θ i
KS
は、K-S 関係
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からのずれ角度を表す。式（３．１３）の末項の数 N はオーステナイトに隣接する

フェライト粒の数を表し、本研究で測定された粒界コーナーにおいては N=4～5 であ

る。S は、その値が小さいほど複数のフェライト粒との結晶方位関係が K-S 関係に近

づくことを表す指標である。本考察では、3 次元方位測定で観察した隣接フェライト

粒との間で、Sの値を最小(Smin)にするオーステナイト方位と、その時の隣接フェラ

イトとの K-S 関係からの方位差(∆θ i
KS
)を求める。 

Sminを求めるには、オーステナイト方位𝐠𝐠random
γ

をφ 1 :0 ~ 90°, Φ: 0 ~ 90°, φ 2 : 0 ~ 90°

の範囲で代入し、隣接フェライトとの K-S 関係からの方位差を求める。求まった方

位差を用いて式(３．１３)のSを計算し、その最小値を探索する。Sminが得られると

きの方位差∆θ i
KS
が、粒界コーナーにおいて実現可能な K-S 関係からの最小の方位差

である。なお、この計算で用いるフェライト粒の方位は、実験で測定された結晶粒

の方位を用いる。 

 実験でオーステナイト粒が観察された 78 個のサイトについて、オーステナイト方

位 𝐠𝐠random
γ

を式（３．１１）～（３．１３）に代入し、Sの値が最小値Sminを取ったと

きの∆θ 1
KS
、∆θ 2

KS  、∆θ 3
KS
、・・ 、∆θ N

KS
を求めた。その後、前述の Fig.3.12 と同様

にして Group 1～4 に分類して頻度分布を見積もった。その結果を Fig.3.14 に示す。 

 Group 1 においては、方位差が∆θKS
 =0～6°を満たすほぼ正確な K-S 関係を満たし

た。1 つの結晶方位関係が K-S 関係を満たすことは、全体の方位差Sminを最小にする

うえでも必要であることを示している。一部の方位関係は K-S 関係から 6°までの方

位差が生じているが、これはその他の Group2～4 の方位関係を K-S 関係に近づける

ことが出来るためである。 

 Group2 においては、∆θKS
=2～8°の方位関係が多いが、∆θKS

=0～2°の頻度が非常

に小さい。この計算結果は、K-S 関係からの方位差を最小にする条件で見積もったも

のであることから、∆θKS
=2～8°が Group2 の方位関係で実現可能な K-S 関係に最も近

い方位関係であり、∆θKS
=0～2°の方位関係はほとんどの粒界コーナーで選択できな

いことを示している。Group3 および 4 においては、それぞれ∆θKS
=8～14°、∆θKS

=10

～18°の方位関係が多く、それぞれの方位関係が取りうる最小の∆θKS
を示している。 
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これらの結晶方位関係の分布を、実験結果に基づく結晶方位関係の分布の

Fig.3.12(a)～(d)と比較する。Fig.3.14(a)～(c)の Group 1 から Group 3 までの結

晶方位関係の分布は、Fig.3.12(a)～(c)に非常に近い分布になっていることが分か

る。すなわち、Fig.3.12 と Fig.3.14 で共通しているのは、Group 1 の界面は隣接フ

ェライト粒と正確な K-S 関係にあり、Group 2 の結晶方位関係は、K-S 関係に近い方
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Fig.3.14  隣接フェライト粒との間で K-S 関係からの方位差の合計が最小になると

いう条件のもとで見積もったα/γ界面における結晶方位関係の頻度 

（a）グループ 1、(b)グループ 2、(c)グループ 3、(d)グループ 4、(破線

はオーステナイトの結晶方位がランダムに選択されるとの仮定に基づい

て予測した分布） 

 

□ Group 1  

 

□ Group 2  

 

□ Group 3  

 

□ Group 4  

 

(a) (b) 

(c) (d) 
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位関係、つまり∆θKS
=2～12°の方位関係の頻度が高いことである。また、Group 3 の

Fig.3.12(c)と Fig.3.14(c)においても K-S 関係から、6°～12°の方位差を持った方

位関係が多いことが共通している。一方、Fig.3.14 (d)の Group 4 においては、∆θKS

の方位関係の分布は、∆θKS
=10～18°が高頻度で出現したが、これは Fig.3.12(d)の

Group 4 の実測の方位関係がランダムだったこととは一致しない。 

以上の考察において、Fig.3.14(a)～(c)に示したK-S関係に最も近い見積もりの分

布は、Fig.3.12(a)～(c)に示した実測の結晶方位関係の分布と概ね一致した。この

ことから、実験で測定されたオーステナイト方位は、3つの母相フェライト粒との間

で、K-S関係からの方位差を最小にする方位関係を満たしていると考えられる。一方、

4つ目の母相フェライト粒との方位関係については、Fig.3.14(d)に示した見積もり

の分布では、K-S関係からの方位差をさらに小さくする方位関係が存在しているが、

Fig.3.12(d)に示した実験値においてはランダムな分布を示した。このことは、実測

結果では、4つ目の母相フェライト粒との結晶方位関係は、K-S関係に最も近いもの

を選択していないことを意味している。つまり、実験で測定されたオーステナイト

の方位は、全ての隣接フェライト粒との間でK-S関係からの方位差を最小にするよう

に選ばれていないと考えられる。 

以上の考察から、オーステナイトは隣接する2～3つのフェライト粒とは、可能な

限りK-S関係に近づこうとする傾向があることが示唆された。しかしながら、隣接す

る全てのフェライト粒との間でK-S関係に近づくのではなく、1～2つのフェライト粒

の方位関係はランダムであると考えられる。 

 

3.4.3 オーステナイトの核の形態の予測 

 以上の実験結果および考察から、α→γ変態で生成するオーステナイト粒は、1つ

の隣接フェライト粒とK-S関係を満たすだけでなく、その他の1～2つのフェライト粒

ともK-S関係に近い方位関係を選択することが示された。このように結晶方位関係を

選択するには、オーステナイトが粒界コーナーや粒界エッジにおいて核生成したと

きに、周囲の3つ以上のフェライト粒に接していなければならない。すなわち、粒界

コーナーでオーステナイトの核が形成したとき、3つ以上のフェライト粒との界面が

形成されていたと考えられる。 

従来の研究においても、種々の相変態の観察から生成相は粒界コーナーで観察さ
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れることが多いと報告されているが、核生成の瞬間を観察した報告例はなく、生成

相の核の形態や詳細な形成位置は明らかになっていない。核の生成サイトと形態に

ついては諸説があり、Fig.3.15(a)に示すように、2つのフェライト粒が接する粒界

(3次元的には粒界面)で核生成した後、近傍の粒界コーナーや粒界エッジへ成長して

移動するとする説[13]や、Fig.3.15(b)のように、粒界コーナーに四面体形状の安定

核が形成するモデル[14]が考えられている。本研究の結果からは、粒界コーナーに

おいて生成するオーステナイトの核は3つまでのフェライト粒と直接隣接し、ある方

位関係を満たす界面を形成していたと考えられる。本考察からは、オーステナイト

はFig.3.15(a)に示すコーナーの近傍の粒界面からの核生成ではなく、Fig.3.15(b)

のように四面体形状の核が粒界コーナー(あるいはエッジ)に瞬間的に生成し、2～3

つの粒界面でK-S関係、またはK-S関係に近い方位関係を満たすモデルが妥当と推定

され、さらにその核はK-S関係から大きな方位差を持った界面の移動によって成長す

ると推定される。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

3.5 まとめ 

加熱過程におけるα→γ変態の初期のオーステナイトとフェライトの結晶学的関

係を3次元結晶方位可視化像に基づいて解析し、以下の結果を得た。 

Fig.3.15 フェライト粒界からのオーステナイト核生成の形態を示す模式図 

(a)3 重点近傍の平面粒界においてレンズ状に核生成する場合[12]、 

(b)粒界コーナーにおいて 4 面体形状で核生成する場合[13] 

(a) (b) 
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（１）FIBを用いたシリアルセクショニング法による3次元結晶方位測定と、旧オー

ステナイト方位の決定法を併用することで、フェライトとオーステナイトの3

次元結晶方位像を再構築する新たな組織解析法を開発した。この手法によって、

通常は測定し得ない高温におけるフェライト-オーステナイト組織の結晶方位

を3次元的に再現することができ、その3次元結晶方位に基づいて結晶学的に解

析できることを提示した。 

（２）α→γ変態で生成するオーステナイト粒は、粒界コーナーにおいて最も優先

的に生成する。また、少数のオーステナイト粒が粒界エッジで生成する。フェ

ライトの粒界面や粒内で生成したオーステナイト粒は観察されなかった。 

（３）α→γ変態で生成するオーステナイト粒の結晶方位関係は、1つの隣接フェラ

イト粒との間でK-S関係を満たすだけではなく、その他の1～2つの隣接フェラ

イト粒とK-S関係から10°以内の方位関係を満たす。これらのK-S関係の近傍の

結晶方位関係の成立頻度は、ランダムにオーステナイト方位が生成した場合の

成立頻度と明確に異なっており、優先的に選択された結晶方位関係である。 

（４）オーステナイト粒と1～2つの隣接フェライト粒との方位関係は、K-S関係から

10°以上の大きな方位差がある。その方位関係の成立頻度は、ランダムにオー

ステナイト方位が生成した場合の成立頻度とほぼ一致しており、特に優先的に

選択されたものではないと考えられる。 

（５）母相の粒界コーナーで生成するオーステナイトの初期粒は、3つ以上の隣接フ

ェライト粒と界面を形成して、多角形(四面体)の形態で生成していると推定さ

れる。 
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第４章  α→γ変態におけるオーステナイト粒の粒界面方位と成 

長挙動 

 

4.1 緒言 

第3章において、α→γ変態の初期段階におけるフェライトとオーステナイトの3

次元結晶方位を再構築し、母相フェライト組織中のオーステナイト粒の生成サイト、

ならびに母相フェライト粒との結晶方位関係を明らかにした。α→γ変態でオース

テナイト粒はフェライトの粒界コーナーにおいて優先的に生成し、その結晶方位関

係は隣接する1つの母相フェライト粒とK-S関係を満たすだけでなく、その他の1つま

たは2つのフェライト粒とK-S関係から方位差10°以下の結晶方位関係を満たした。ま

た第2章においては、Fe-0.2mass%C合金のα→γ変態過程のオーステナイト粒の成長

挙動と結晶方位関係を解析し、730℃から790℃への昇温に伴うα/γ界面の移動は、

K-S関係から9°以上の方位差がある界面で顕著に生じるのに対し、K-S関係から方位

差9°未満の界面の移動は著しく抑制されることを示した。 

ところで結晶方位関係は、オーステナイトとフェライトの界面の結晶学的状態と

深く関係していて、界面の結晶学的な状態は結晶方位関係を決める3つの自由度と界

面の法線方向を決める2つ自由度によって定まる。したがって、オーステナイトとフ

ェライトの間に結晶方位関係が成立するとき、その界面法線が特定の方向に選ばれ

ると、その粒界面で特定の結晶面同士が接することになる。オーステナイト粒と複

数の隣接母相フェライト粒の間に、特定の粒界面方位が優先的に選択されているか

どうかは粒界面の整合性に関わることから、オーステナイト粒の生成と成長のメカ

ニズムを明らかにするうえで不可欠な検討要素である。 

過去の研究からも、フェライトとオーステナイトの結晶学的関係がそれらの界面

の整合性と深く関連していることが示唆されている。K-S 関係や N 関係を満たす BCC

格子と FCC 格子の結晶の界面の構造について、Near-Coincidence Site Lattice（NCS）

解析に基づくコンピュータシミュレーションにより研究した例がある[1-4]。2 つの

結晶が K-S 関係および N 関係を満たし、かつ界面で(111)FCCと(110)BCCの近傍の結晶

面で接するとき、NCS 原子対の密度が極大値を取ることが示されている。またこのよ

うな界面構造が半整合界面であるとの仮定のもとで、その界面移動を速度論(拡散)
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モデルによって解析した研究からは、そのような界面の易動度が低下することも示

唆されている[5,6]。しかしながら、オーステナイト粒とフェライト粒が K-S 関係や

それに近い方位関係を満たすとき、その粒界面において、どのような結晶面が接し

ているかは実験的に確認されていない。さらに、これまでにオーステナイトの生成

と成長の挙動を、複数の母相フェライトとの間の粒界面の結晶学的性質と関連させ

て議論した例はない。 

本章では、第3章で検討を行ったフェライトとオーステナイトの3次元結晶方位像

に基づいて、α→γ変態で生成するオーステナイト粒と母相フェライト粒との間の

粒界面に現れる結晶面とその結晶学的な性質を明らかにする。α/γ界面の結晶学的

状態を測定するための実験として、前章で述べたフェライトとオーステナイトの3次

元結晶方位像において粒界面の方位を解析するとともに、TEM観察による粒界面の微

細組織の観察を行う。さらに、この粒界面の結晶学的状態を解析した結果に基づき、

第2章の高温in situ EBSD測定で観察したオーステナイトの粒成長において、界面の

易動度が結晶方位関係に依存するという結果を再考する。 

 

 

4.2 実験方法 

本章の実験に用いる試料は、第2章の2.2.1節、および第3章の3.2.1節で述べた

Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金のベース鋼を用いた。3次元結晶方位測定用の試料準備

と測定方法は第3章で述べたものと同じである。試料はベース鋼の試験片を、熱処理

装置を用いて730℃へ加熱した後、直ちに1000℃/s以上の水冷により焼き入れたもの

である。この試料の組織は第3章において確認した通りフェライトとマルテンサイト

からなる。3次元結晶方位測定の試料は、上記の熱処理材の代表的組織位置である板

厚4分の1深さ付近を抽出し、2000番までの機械研磨を施した後、コロイダルシリカ

研磨液を用いた最終仕上げ研磨により残留していた表面ひずみ層を除去した。測定

装置は、FIBとEBSD検出器を備えたQuanta200 3D FEGを用いて行った。測定時のSEM

の加速電圧は20kVであり、試料回転方法は、第3章のFig.3.2に示した方法と同じで

ある。測定条件も同様であるが重要な情報である計測体積について改めて記載する。

スライス像を得るための試料断面サイズは20×20μｍ2であり、得られたスライス像

は合計で60枚であり、それぞれの試料断面でのEBSD測定は0.08μm間隔で行っている。 
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4.3 実験結果 

4.3.1 α→γ変態におけるオーステナイト粒と隣接フェライト粒の粒界面 

    方位の解析 

本研究の 3 次元結晶方位測定の特徴は、α→γ変態で生成したオーステナイトが

急冷中にマルテンサイトに変態したときに、両者が K-S 関係に近い方位関係を満た

して無拡散変態することに基づいている。すなわち、マルテンサイト相は複数のパ

ケットやブロックからなる複雑な組織であるが、その体積が小さい場合は、単一の

オーステナイトに結晶学的に逆解析することで生成初期のオーステナイトの結晶学

を論じることができる。その妥当性は第 3 章でも示したが、本章では逆解析によっ

て得られたオーステナイトの 3 次元的な粒界面の形態について詳細な解析的実験を

行う。3 次元的に再構築したオーステナイト粒の形状について、代表的なものを

Fig.4.1 に示す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4.1 の(a)から(c)は同じオーステナイト粒を別の方向から観察したものであ

り、図中には 4 つの隣接フェライト粒との粒界面（界面 1～4）を白の破線で示して

いる。このオーステナイトと界面 1～4 で接するフェライトの結晶方位関係は、それ

ぞれ K-S 関係からのずれ角で、界面 1 が∆θKS
= 1°、界面 2 が∆θKS

= 3°、界面 3 が

∆θKS
= 8°、界面 4 が∆θKS

= 22°である。結晶粒の粒界面の色は、後述する方法を用

いて粒界面の 1 つ 1 つの Voxel の局所的な法線方向を表したものである。その方向

<1 0 0> <1 1 0>

<1 1 1>

界面11μm

界面2

界面3 界面4

(b) 

[1 0 0] 
[0 1 0] 

[0 0 1] 
試料 

 

(c) 
(d) 

(e) 

Fig.4.1  オーステナイト粒の 3 次可視化像と試料座標系の定義 

(a) -(c)同一のオーステナイト粒を異なる方向から観察した像 

(d)試料座標系の定義  

(e)試料座標系における方向と色の対応を表す標準ステレオ三角形 

(a) (a) 



94 

 

を示す基底軸は Fig.4.1(d)に示すように試料座標系上で定義し、その座標系におけ

る法線方向を Fig.4.1(e)に示す標準ステレオ三角形に対応した色で表している。こ

の粒界面の法線方向を求めるための具体的な計算方法を次に述べる。 

 オーステナイト結晶粒の粒界面上の Voxel の法線方向は、ベクトルの外積計算を

利用した方法によって求める。結晶粒の粒界面上の局所領域に着目し、その領域に

含まれる Voxel 同士を結ぶ位置ベクトルを考える。粒界面上の Voxel 同士を結ぶ位

置ベクトルは結晶の粒界面に局所的に平行であることから、それらの外積で得られ

るベクトルは粒界面に対して垂直である。ただし、外積で得られるベクトルの方向

は Voxel 位置の僅かな誤差によってばらつき易いので、その誤差を小さくするため

に粒界面上の複数の位置ベクトル用いて外積計算を行い、それらの垂直方向のベク

トルを平均することで粒界面の法線方向ベクトルを求める精度を向上させる。本研

究では、この Voxel 同士の位置ベクトルの外積計算に基づく方位線方向の解析法を

Voxel モデルと呼ぶ。 

具体的な計算では、Fig.4.2 に模式的に示すように粒界面上の着目する Voxel（中

央の赤色）から、隣接する Voxel に伸びる 8 つのベクトル𝐱𝐱1～𝐱𝐱8を設定する。ベクト

ル𝐱𝐱1から𝐱𝐱8の間の隣り合う 2 つのベクトルの組み合わせで外積を計算し、それらの平

均を次の式（４．１）で求め、粒界面の法線方向ベクトル𝒏𝒏sとする。 

 𝒏𝒏s = 1
8∑

𝐱𝐱i × 𝐱𝐱i+1

�|𝐱𝐱i|2�𝐱𝐱i+1�
2−�𝐱𝐱i∙𝐱𝐱i+1�

2
8
i=1                         （４．１） 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4.2 粒界面の法線ベクトルを計算するための Voxel モデル 

X1

X2X3X4

x5

x6 x7 X8

界面法線ベクトル 
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ここで、位置ベクトル𝐱𝐱i、および法線方向ベクトル𝒏𝒏sは、サンプル座標系におけるベ

クトルである。式（４．１）の和の計算では、i=8 の場合に右辺の分子第 2 項に𝐱𝐱9が

現れるが、これは𝐱𝐱1に等しいとする。この計算式は、着目する中央の Voxel の第一近

接の Voxel だけを考慮しているが、実際の計算では法線方向の精度をさらに高める

ため、第二近接の Voxel まで含めて計算を行った。 

この計算方法によって求まる 1 つ 1 つの Voxel の法線方向(𝒏𝒏s)は、オーステナイ

ト粒の粒界面の局所領域における法線方向を表しており、粒界面全体の方位を代表

するものではないが、粒界面上の多数の Voxel から求めた法線ベクトルを集合とし

て評価することで、粒界面全体の法線方向と界面の曲率の傾向を表すことができる。

その具体例として、Fig.4.1(a)の界面 1 の法線方向のベクトルの分布を Fig. 4.3(a)

の極点図に表示する。極点図の縦軸と横軸の方向は、試料座標系の 2 つの基底軸に

平行である。同極点図中の 1 点は、1 つの Voxel の法線方向(𝒏𝒏s)を表し、同図(b)に

は、その離散的なベクトルの集合を分布として等高線で表示したものを示す。 

Fig.4.3(a)の極点図に示すように、オーステナイト粒の粒界面の法線方向は広く

分散している。この分布は実際の粒界面が曲率を持っていることを反映しているが、

法線方向の計算法に由来する誤差も影響している。同図のように法線方向を点の集 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

-1

0

1

-1 0 1

Fig.4.3 オーステナイト粒の界面 1 の法線方向を投影した極点図 

(a)界面上の個々の Voxel の法線方向を離散的に投影した結果 

(b)離散的なベクトルの集合を等高線分布として表示した結果 

(a) (b) 

20.0 
17.5 
15.0 
12.5 
10.0 
7.5 
5.0 
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まりとして表現すると、粒界面全体がどのような方向に集まっているか明確ではな

いので、Fig.4.3(b)に示すようにベクトルの点の集まりを頻度分布として等高線で

表示する方が判りやすい。等高線の度数は、極点図上の法線ベクトルの密度を表す。

その具体的な定義は、実測の粒界面の面積と同じ面積の半球の界面を想定し、その

半球の法線方向の分布を極点図上に投影したときの法線の密度に対して、実測のオ

ーステナイトの粒界面の法線密度の倍率を表したものである。このように、粒界面

の法線方向を等高線の分布によって表すことで、法線方向の密度が最も高い方向が

分かり、その方向を粒界面の代表的な法線方向として評価することができる。 

粒界面と平行なオーステナイトとフェライトの結晶面を解析するには、法線方向

の分布を表示した極点図上に結晶方位を投影すればよい。まず Fig.4.1 のオーステ

ナイトとそれに隣接する 4 つのフェライトとの粒界面（界面 1～4）の界面方位を解

析した。界面 1 と 2 の解析結果を Fig.4.4(a)(b)に、界面 3 と 4 の解析結果を

Fig.4.5(a)(b)にそれぞれ示す。旧オーステナイトの{001}γ、{011}γ、{111}γの法線

方向の極をそれぞれ、赤、緑、青の×プロットで示した。また隣接するフェライト粒

の{001}α、{011}α、{111}αの法線方向の極を同様に 3 色の○プロットで示した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

5°

6°

(a) 界面 1 (∆θKS= 1°) (b) 界面 2 (∆θKS= 3°) 

● 001α 
● 011α 
● 111α 

× 001γ 
× 011γ 
× 111γ 

Fig.4.4 オーステナイト粒の界面における粒界面の法線方向の分布とフェ

ライト、およびオーステナイトの結晶方位を示す極点図 

(a)界面 1、(b)界面 2 の解析結果 
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Fig.4.4(a)の界面1において、フェライトとオーステナイトの結晶方位関係は、K-S

関係からの方位差が∆θKS
=1°であり、ほぼ正確にK-S関係を満たしている。等高線で

示した粒界面の法線方向の分布において、密度が最も高くなっている方向の密度は

半球の界面の法線密度に対する倍率で15倍であった。この値が高いことは粒界面が

平面に近いことを示しており、界面1は平坦に近い。平行関係にある最密面{111}γと

{011}αの法線方向をFig.4.4(a)の矢印で示した。粒界面の法線方向を表す等高線の

中心は、矢印で示した平行関係にある最密面と非常に近いことが分かる。これら2つ

の方向の間の方位差を計測した結果、同図中に示すように5°である。これは、界面1

の結晶学的特徴としてオーステナイトから見れば{111}γに近く、フェライト側から見

れば{011}αに非常に近い結晶面で接していることを示している。 

Fig.4.4(b)の界面2における隣接する結晶粒の方位関係はK-S関係からの方位差 

∆θKS
が 3°であり、ほぼK-S関係を満たしている。Fig.4.4(a)の界面1と同様な解析に

おいて、粒界面法線の密度の最大値は13倍であり平坦に近く、粒界面の法線方向は

矢印で示した平行関係にある最密面に近い。これらの最密面法線と粒界面法線の方

位差は6°である。界面2においても矢印の位置でわかるように平行関係にある最密面

{111}γ //{011}αに非常に近い方位の粒界面が形成されている。 

このように、界面1と界面2は平坦に近い形状であり、フェライトとオーステナイ

トの互いに平行な最密面{111}γ //{011}αの方向と粒界面法線の中心が非常に近く位

置し、オーステナイト側は{111}γ、フェライト側は{011}αに5～6°以内で近い界面を

形成していることが判った。 

同様にして解析したオーステナイト粒の界面3および4の界面方位の解析結果を 

Fig.4.5(a)(b)に示している。これらの粒界面においては、結晶方位関係はそれぞれ

K-S関係から8°および22°と大きな方位差を有している。 

Fig.4.5(a)に示す界面3の方位解析において、粒界面の法線方向の密度の最大値は、

ランダムな場合の密度からの比率で7.5倍程度であり、界面1や界面2の場合よりも小

さい。このことは、粒界面が平坦よりもやや曲面に近いことを示している。平行関

係に最も近い最密面{111}γと{011}αを矢印で示した。これらの最密面同士の方位差

(∆θcpp)は7.7°であり、界面3の粒界面の法線方向は平行関係に最も近い最密面から

やや離れている。フェライトあるいはオーステナイトの平行関係にない他の{111}γ

や{011}αを見ても、それらの近傍に粒界面法線が集まっているようには見えない。 
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Fig.4.5(b)に示す界面4の方位解析の結果においては、粒界面の法線方向の密度の

最大値は15倍程度であるが、2重矢印で示す2つの位置に極大値が分かれている。そ

の結晶方位関係はK-S関係から大きく離れているため、フェライトとオーステナイト

の最密面同士が平行の関係は見出すことができない。また粒界面の法線方向は、フ

ェライトあるいはオーステナイトの最密面に集まる傾向は見られない。このように

界面3と界面4では、フェライト粒とオーステナイト粒は最密面から大きく離れた結

晶面で接している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

他の解析例として、別の2つのオーステナイト粒について同様の解析を行った結果

をFig.4.6とFig.4.7に示す。Fig.4.6には、異なる3つの方向から観察したオーステ

ナイト粒の3次元結晶方位可視化像を(a)から(c)に示す。これらの図には、隣接フェ

ライト粒との4つの粒界面(界面1～4)を白色の破線で示している。また界面1から界

面4について粒界面方位の解析を行った極点図をFig.4.6(d)～(g)に示す。界面1と界

面2において、フェライトとオーステナイトの結晶方位関係はK-S関係に近く、それ

ぞれ∆θKS
=6°および11°である。粒界面の法線方向の密度の最大値は、それぞれ30

倍と17倍であり、粒界面は平面に近い形状である。これらの粒界面の法線分布の最 

(a) 界面 3 (∆θKS= 8°) (b) 界面 4 (∆θKS= 22°) 

Fig.4.5  オーステナイト粒の界面における粒界面の法線方向の分布とフェ

ライト、およびオーステナイトの結晶方位を示す極点図 

(a)界面 3、(b)界面 4 の解析結果 
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Fig.4.6 オーステナイト粒の3次元形状と界面の面法線方向の解析結果  

(a)-(c) 再構築されたオーステナイト粒を異なる方向から表示 

 (d)-(f) 各界面における粒界面法線の分布とフェライト、オーステナイトの結晶方位を示す極点図 

界面2

界面1

界面4

(d)界面1 ∆θKS=6° (f)界面3 ∆θKS=22°(e)界面2 ∆θKS=11° (g)界面4 ∆θKS=27°

界面3

(a) (b) (c)

1μm

<1 0 0> <1 1 0>

<1 1 1>
● 001α
● 011α
● 111α

× 001γ
× 011γ
× 111γ

24°
17°

20.0
17.5
15.0
12.5
10.0
7.5
5.0

9
9 



Fig.4.7 オーステナイト粒の3次元形状と界面の面法線方向の解析結果  

(a)-(c) 再構築されたオーステナイト粒を異なる方向から表示 

 (d)-(f) 各界面における粒界面法線の分布とフェライト、オーステナイトの結晶方位を示す極点図 

1
0
0 
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大値の位置は、Fig.4.6(d)と(e)に矢印で示した方向に存在する平行な最密面に近い。

それぞれの粒界面の法線方向の最大値と最密面の方向の方位差は、Fig.4.6(d)と(e)

に図示したように 17°と 24°であった。一方、Fig.4.6(f)と(g)の粒界面は、K-S 関

係から大きく離れた結晶方位関係になっている。これらの結晶方位関係においては、

フェライトとオーステナイトの最密面に平行に近いものが存在していない。また粒

界面の法線方向の密度は、いずれも 8 倍程度であり曲率が比較的大きい。粒界面の

法線方向の分布とフェライトとオーステナイトの最密面の位置関係をみると、それ

らの間に特に一致は見られない。 

Fig.4.7(a)-(c)に示すオーステナイト粒においても同様の結果が得られた。

Fig.4.7(d)と(e)の界面1と2の結晶方位関係はK-S関係に近く、それぞれ∆θKS
=0.4°お

よび4°である。粒界面の法線方向の密度は高く、平坦に近い粒界面である。これら

の粒界面の法線方向は、図中の矢印で示す平行関係にある最密面に近く、その方位

差は24°と11°である。一方、Fig.4.7(f)と(g)の界面3と4の結晶方位関係はK-S関係

からやや離れていて、それぞれ∆θKS
=12°および12°である。法線方向の密度は18倍

と10倍であり、前者の界面3は平面に近い形状である。これらの粒界面では、それぞ

れFig.4.7(f)と(g)に矢印で示したように、最密面同士の方位差が比較的小さい

(∆θcpp=5～7°)のものが見つかった。これらの粒界面の法線方向と、平行に近い最密

面は30°以上の方位差を持っている。なおFig.4.7(f)の界面3に関しては、粒界面の

法線方向は最密面の近傍ではないが、{011}γまたは{111}αの近傍に位置しているよう

にも見える。 

以上のFig.4.4、4.5およびFig.4.6、4.7に示したオーステナイト粒の複数の界面

において行った粒界面方位の解析結果と、その粒界面で接するフェライトとオース

テナイトの結晶方位関係をTable 4.1にまとめる。なお同表中の∆θKS
は、フェライト

とオーステナイトの結晶方位関係をK-S関係からの方位差で表したものである。∆θcpp

と ∆θcpdは、フェライトとオーステナイトの方位差のうち、最も近い最密面

(close-packed plane)の方位差と、最密方向(close-packed direction)の方位差を

表す。これらの方位差の計算式は第2章に示した。 

上述の極点図上の粒界面解析においても議論したように、フェライトとオーステ

ナイトが、K-S関係や∆θKS
がおよそ10°以下のK-S関係に近い方位関係にあるとき、そ

れらの相の粒界面は、最密面{111}γ//{011}αの近傍の結晶面で接する傾向がある。ま



102 

 

た、Table 4.1に示すように、オーステナイト粒2の界面2ではK-S関係から12°程度の

方位差があるが、最密面同士の方位差∆θcppは2.6°と小さい。このような粒界面は、

{111}γと{011}αに近い面方位の界面が形成されている。 

 

 

 

 

 

本研究の 3 次元結晶方位可視化像において観察した 78 個のオーステナイト粒につ

いて隣接フェライト粒との粒界面を、Fig.4.4、4.5 および 4.6、4.7 で行ったのと同

様の方法で面方位解析を行った。その結果から、K-S 関係または K-S 関係に近い結晶

方位関係を満たしている粒界面について、{111}γ//{011}αの近傍の粒界面方位を持つ

ものの割合を Table 4.2 にまとめた。オーステナイト粒の粒界面のうち、K-S 関係と

γ grain 

Interface to 
adjacent 
ferrite 
grains 

∆𝛉𝛉𝐊𝐊𝐊𝐊 

 / deg. 

∆𝛉𝛉𝐜𝐜𝐜𝐜𝐜𝐜 

/ deg. 

 ∆𝛉𝛉𝐜𝐜𝐜𝐜𝐜𝐜  

/ deg. 

Deviation of boundary 
normal from the 

close-packed planes 

Deviation 
 / deg. 

Location  
to the c.p.p. 

1 Interface 1 0.8 0.4 0.8 ~5° In the vicinity 

1 Interface 2 2.7 0.5 2.6 ~6° In the vicinity 

1 Interface 3 8.0 7.7 7.0 Large Not related 

1 Interface 4 21.7 19.8 11.6 Large Not related 

2 Interface 1 6.3 0.8 6.2 ~17° In the vicinity 

2 Interface 2 11.8 2.6 11.6 ~24° In the vicinity 

2 Interface 3 22.1 16.7 18.4 Large Not related 

2 Interface 4 26.8 23.1 12.1 Large Not related 

3 Interface 1 0.4 0.4 0.2 ~24° In the vicinity 

3 Interface 2 4.2 2.4 3.4 ~11° In the vicinity 

3 Interface 3 12.0 5.0 12.0 Large Not related 

3 Interface 4 11.8 6.6 11.8 Large Not related 

Table 4.1 各界面の結晶方位関係、および、粒界面と最密面の法線方向の方位差 
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N 関係の間にある結晶方位関係、すなわち∆θKS
≦5.3°かつ最密面同士の方位差が小

さい(∆θcpp≦3°)ことを満たす粒界面は 41 個観察された。またそれ以外に、∆θKS
≦

5.3°を満すが最密面同士の方位差が大きい粒界面(∆θcpp＞3°)、および 5.3°＜∆θKS

≦12°を満たす、K-S 関係からやや離れた結晶方位関係の粒界面は合計で 56 個観察

された。 

結晶方位関係がK-S関係とN関係のときの粒界面(41個)については、そのうちの

83%(34個)の粒界面の法線方向が、フェライトとオーステナイトの平行関係にある最

密面{111}γ//{011}αの方向の近傍にあった。またK-S関係からの方位差が5.3～12°の

K-S関係からやや離れた結晶方位関係の粒界面(56個)については、60%(33個)の粒界

面の法線方向が、平行関係に最も近い最密面、つまり最も近接した{111}γと{011}α

に近い結晶方位にあった。 

 

 

 

 

4.3.2 TEMによるフェライト-マルテンサイト粒界面の微細構造観察 

 FIBシリアルセクショニング法に用いた730℃から急冷したものと同じ試料を用い

て、フェライト組織に分散して存在するマルテンサイト組織を透過電子顕微鏡(TEM)

で観察した。TEM観察において、マルテンサイトは主にフェライトの3重点に存在し、

そのマルテンサイト内部またはマルテンサイトの境界に接するセメンタイトは観察

されなかった。セメンタイト粒子のほとんどは、フェライトの粒内、またはマルテ

ンサイトの存在位置とは関係なくフェライト粒界上に析出していた。この観察結果

は、第3章のFig.3.3(b)のSEM顕微鏡での観察結果と同じである。もちろん、急冷で

Orientation relationsihp 
at α/γ interface 

Number of interfaces with 
boundary plane in the 

vicinity of {111}γ // {011}α 

Ratio  
(%) 

Between K-S and N relationship 
(∆θKS≦5.3° and ∆θcpp≦3°) 34 / 41 83% 

Near K-S relationship 
(∆θKS=5.3~12° or ∆θcpp>3°) 33 / 56 60% 

Table 4.2  K-S 関係または K-S に近い方位関係にある粒界面が平行関係に 

      ある最密面{111}γ//{011}αの近傍の面方位をもつ割合 
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マルテンサイトになっている領域は、高温では初期に生成したオーステナイト領域

であり、オーステナイトが生成する前にはセメンタイトがあり、オーステナイトが

生成するときにそのセメンタイトは溶解したのではないか、という疑問点を払拭で

きる実験データにはなっていない。しかし第2章のFig.2.5に示したように、冷間圧

延後の組織のセメンタイト分布をレプリカ法で観察したときに、セメンタイトはフ

ェライト粒界3重点に特に集中して存在していなかったことから、本実験に用いた試

料においては、初期のオーステナイトの生成はセメンタイトに隣接することなく起

こったと考えている。 

 低炭素鋼のマルテンサイト組織の下部組織は、多くの転位を伴ったラス構造で構

成されることが知られている。マルテンサイトとそれを囲む母相フェライトの組織

の典型的なTEM観察結果をFig.4.8に示す。このマルテンサイトの断面サイズは1μｍ

程度であるので、Fig.4.1に示した3次元結晶方位解析を行ったマルテンサイトに比

べると小さい。またマルテンサイトは多量の転位の存在により電子が散乱されて黒

いコントラストとなり、ラスと思われる線状コントラストが僅かにその中に見える 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4.8  フェライト-マルテンサイトの TEM 観察写真、および界面の方位解析 

(a)明視野像 (b) Ferrite 粒 1 の 011
_
斑点から得られた暗視野像 

(c)Ferrite 粒 1 の[311]入射の電子回折像 

(a) (b) 

(c) 
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程度である。注目すべき点は、マルテンサイトとFerrite粒1との粒界面は平坦な形

状をしている点である。これは、Fig.4.8(b) の暗視野像でより明確に判る。同暗視

野像は、Ferrite粒1 の電子線入射条件をFig.4.8(c)に示すように、[311]方向から

入射し、その011
_
回折斑点から得たものである。粒界面のトレースはFerrite粒1の(01

1
_
)面平行になっている。そのほかの隣接フェライト粒との粒界面を観察すると、

Ferrite粒2との粒界面は比較的平坦な形状をしていて、Ferrite粒3および4では大き

な曲率を持っている部分と部分的に平坦な部分の双方が存在している。TEM観察では

ある断面形状での観察に過ぎないので、N数を増やして観察しなければ断定すること

はできないが、次の考察で記載するように3次元結晶方位再構築像の解析結果を支持

する結果になっている。 

別の視野で観察したマルテンサイトとそれを囲む母相フェライトの組織を

Fig.4.9に示す。マルテンサイトとFerrite粒1の粒界面は平坦な形状をしており、

Ferrite粒1から撮った電子回折像をFig.4.9(c)に示すが、[111]平行に近い入射電子

線の条件下で[112
_
]方向がその粒界面に垂直になっていることが判る。なおこの視野

では充分な暗視野像解析ができていないが、電子回折図形上の011
_
回折斑点の近くに 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4.9  フェライト-マルテンサイトの TEM 観察写真、および界面の方位解析 

(a)明視野像 (b) Ferrite 粒 1 の 011
_
斑点から得られた暗視野像 

(c)Ferrite 粒 1 の[111]入射の電子回折像 
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他の回折斑点が見える。Fig.4.9(b)はFerrite粒1 の011
_
回折反射から撮った暗視野

像であるが、マルテンサイト領域もやや明るいコントラストが現れていて、この試

料をTEM内で1～2°僅かに傾斜したときにはマルテンサイト相の方が明るくなる傾向

にある。試料が湾曲してしまうため、この領域からは充分な暗視野像が得られなか

ったが、両者の(011)面が近いことを示唆している。その他の粒界面を考慮に入れる

と、Ferrite粒2および3との粒界面は非常に平坦な形状をしており、Ferrite粒4は大

きな曲率を持った複雑な形状をしている。 

以上のTEM観察において、マルテンサイトと隣接するフェライトとの粒界面の中で、

フェライトからみて(011)面が平行な面で平坦な粒界面が形成されている部分があ

ることを検証できた。またフェライトとマルテンサイトのそれぞれの(011)面が平行

な領域もあり、微視的にも熱処理中にα→γ変態で生成したオーステナイトが、フ

ェライトとK-S関係やそれに近い方位関係を満たすときに、平坦な粒界面が存在する

ことを示している。 

 

 

4.4 考察 

4.4.1 オーステナイトとフェライトの粒界面の面方位に関する考察 

本章においては、フェライトとオーステナイトの 3 次元結晶方位再構築像におい

て、オーステナイト粒の粒界面の法線方向と結晶方位を解析した。その結果、フェ

ライトとオーステナイトが K-S 関係、または K-S 関係からの方位差が 10°程度まで

の結晶方位関係を満たすとき、それらの粒界面の面方位は、平行関係にある最密面

{111}γ//{011}αの極の近傍の面方位になることを示した。また、オーステナイト粒と

それに隣接する 4～5 個のフェライト粒との粒界面のうち、2 つ、あるいは 3 つまで

の粒界面において同時に上述の結晶学的な特徴を持った粒界面が形成されることを

示した。母相フェライトとの間に、最密面近傍の結晶面からなる粒界面が複数形成

されることは、α→γ変態において粒界コーナーで生成するオーステナイト粒の特

徴的な性質と考えられる。 

界面における結晶学的関係は、その界面の構造と密接に関連している。界面の結

晶学的な状態を決定する自由度は結晶方位関係(自由度 3)と界面の法線方向(自由度

2)による 5 つである。これらの自由度が決定されることで、粒界面においてフェラ
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イトとオーステナイトが接触する結晶面が特定され、粒界面における格子の幾何学

的な位置関係が決まる。過去の文献では、FCC 構造と BCC 構造の結晶が接する界面に

おける格子の位置関係に基づいた Near-Coincidence Site Lattice(NCS)モデルが提

案され、K-S 関係や N 関係を満たすときの界面整合性が議論されている。 

Aaronson[2]らは、コンピュータシミュレーションで結晶格子上に位置する原子の

幾何学的な配置をモデリングすることによって、K-S 関係や N 関係にある FCC 構造と

BCC 構造の結晶界面を解析した。この解析では格子定数の異なる 2 つの結晶構造(FCC

と BCC)の格子の対応関係を見積もるために、NCS 解析の概念が導入された。すなわ

ち、一方の結晶の格子点の位置から一定距離内(格子定数の 3～10%程度)に他方の結

晶の格子点が見つかるとき、それを NCS 原子対(near-coincidence-site atom pair)

と定義した。 モデ ル解析からは 両相の間の界面が 平行関係にある最密面

{111}FCC //{011}BCCと一致するときは、NCS 原子対の数が非常に少数しか見つからない

ことが示され た。 しかしながら、界面の結晶面が 平行関係にある最密面

{111}FCC //{011}BCCから僅かにずれて、さらに数原子高さのステップ状の界面構造とミ

スフィット転位を導入することによって、界面内に周期的に NCS 原子対の集団が現

れ、NCS 原子対の密度が増加することを示した。それに続く電子顕微鏡観察によって、

フェライトとオーステナイトの粒界面に観察されるステップ状の界面構造を示す観

察結果が得られたとする報告がある[3]。その後 Enomoto[5,6]らは、このような BCC

相と FCC 相の間にステップ構造の界面が形成された時の易動度について、Fe 原子の

拡散モデルを適用して界面付近の拡散場を評価し、界面移動の初期において易動度

が著しく低下することを予測した。 

このように、フェライトとオーステナイトが K-S 関係などの結晶方位関係を満た

すとき、最密面から僅かにずれた粒界面が形成されることで、部分的に整合な界面

が現れる可能性が示唆されている。本研究で測定したオーステナイトとフェライト

の粒界面においては最密面近傍の粒界面が形成されていることを明らかにしたが、

このようなマクロな視点からの粒界面の特徴は、上述の NCS 解析モデルによって予

測された部分整合界面の特徴と矛盾しない。しかしながら、本研究で行った粒界面

の結晶学的解析は、EBSD 測定の 0.1μm オーダーの空間分解能に基づくものであり、

原子レベルの分解能で議論されるべき界面の原子構造を描像するには至っていない。

TEM 観察においても、フェライトの(011)に平行な面で平坦な粒界面を形成する例を
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示したが、TEM 内での傾斜実験は、強磁性の試料に起因して連続的な傾斜条件を得る

ことが難しいので、観察数を稼ぐような実験が難しい。近年では、微小な試験片を

作製することで、強磁性材料に対しても充分な TEM 内での傾斜実験ができるように

なりつつあるので、相変態のメカニズムを真に解明するうえでは、EBSD 法を用いた

3 次元結晶方位解析と TEM 観察を組み合わせて、このような粒界面の原子構造を明ら

かにする研究が行われることが期待される。 

 

4.4.2 オーステナイトの粒界面方位と粒成長挙動の関係の考察 

3 次元結晶方位測定の結果から、フェライトとオーステナイトが K-S 関係やそれに

近い方位関係を満たすとき、粒界面は最密面の近傍の結晶面を取ることを示した。

前節の議論からは、フェライトとオーステナイトが最密面からずれた結晶面で接す

ることで、整合性が良く部分的に整合な粒界面が形成されると予測したが、このよ

うな特徴を持った粒界面は、オーステナイトの粒成長に影響を及ぼす可能性がある。

第 2 章の Fe-0.2%C 合金の高温 in situ EBSD 測定の観察においては、オーステナイ

トが粒成長するとき、K-S 関係を満たす粒界面が殆ど移動せず、K-S 関係から大きく

離れた方位関係の粒界面が大きく移動することを示した。この選択的な粒界面移動

には、粒界面方位が影響を及ぼしている可能性がある。本節では、第 2 章の高温 in 

situ EBSD 測定で測定されたオーステナイトの粒成長挙動に関して、その結晶方位関

係の特徴をより明確にするための解析を行い、粒界面方位が粒成長挙動に及ぼす影

響を考察する。 

第 2 章の 2.3.3 節の高温 in situ EBSD 測定で界面移動を解析したオーステナイト

とフェライトに関して、その最密面(close-packed plane)の方位差∆θcpp と、最密方

向(close-packed direction)の方位差∆θcpd を解析する。具体的には、2.3.3 節の

Fig.2.15 のフェライトとオーステナイトの結晶方位関係を解析するときに用いた結

晶方位を用いて、第 2 章の式（２．７）と（２．８）から∆θcpp と∆θcpd  を解析した。

その結果を Fig.4.10 に示す。また同図のデータは、Fig.2.13 の 730℃から 790℃の

昇温時の界面移動距離 d に基づいて、d≦1.0μm の界面を易動度の小さい界面として

赤色のプロットで示し、d＞1.0μm の界面を易動度の大きい界面として白のプロット

で示した。 

 



109 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.4.10 の原点は、最密面と最密方向の方位差がともにゼロの方位関係であり、

K-S 関係に相当する。原点に近い領域(K-S 関係の近傍)に着目すると、最密面の方位

差∆θcpp が 0～2°、かつ最密方向の方位差∆θcpd が 0～5°の関係を満たすもの多い。

すなわち K-S 関係に近い方位関係では、最密面同士がほぼ平行な関係を維持しつつ、

最密方向に 0～5°の方位差を生じる傾向がある。これらの方位関係は、K-S 関係

(∆θcpp=0°、∆θcpd=0°)と N 関係(∆θcpp=0°、∆θcpd=5.3°)の間の方位関係に相当する。

この実験結果は、第 2 章の 2.4.2 節の Fig.2.20 の結果と一致している。さらに

Fig.4.10 において界面移動の大きさに着目すると、K-S 関係と N 関係の間の方位関

係を満たす界面の移動距離は殆どが界面移動距離 d≦1.0μm であり、易動度の小さ

い粒界面であることが分かる。 

本章の 4.3.1 節の 3 次元結晶方位像における粒界面方位解析の結果からは、フェ

ライトとオーステナイトが K-S 関係と N 関係の間の方位関係を満たしているとき、

つまり最密面の方位差∆θcpp が小さい場合、その粒界面方位は最密面{111}γ // {011}α

Fig.4.10  各α/γ界面における最密面と最密方向の方位差 

     730℃から 790℃の昇温時の界面移動距離が 1μm 未満の

界面を赤色、1μm 以上の界面を白色のプロットで示す。 
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の近傍の結晶面であることを示した。このことは、高温 in situ EBSD 測定における

K-S 関係から N 関係の間の方位関係にある粒界面が、最密面の近傍の結晶面で接して

いた可能性が高いことを示している。すなわち、K-S 関係に近い方位関係を満たし易

動度が著しく低い粒界面では、最密面の近傍の結晶面を面方位とする粒界面が形成

していたと考えられる。このことは、K-S 関係を満たし特定の結晶面、すなわち最密

面の近傍の結晶面をもつ粒界面が、構造的に安定な界面であることの傍証となる実

験結果である。 

 

 

4.5 まとめ 

加熱過程におけるα→γ変態の初期のオーステナイトとフェライトの3次元結晶

方位像の中で、オーステナイト粒の粒界面の形状を観察するともに、Voxelモデルに

基づく粒界面方位の解析を行った。また、3次元結晶方位測定と同じ試料を用いて、

フェライトとオーステナイトの界面に対して、電子顕微鏡による微細組織観察を行

った。 

（１）3次元結晶方位再構築像において観察されたオーステナイト粒と、それに隣接

する4～5つのフェライト粒の粒界面のうち、K-S関係、またはK-S関係に近い

方位関係を満たす粒界面は、平面に近い形状を持つ。 

（２）フェライトとオーステナイトがK-S関係とN関係の間にある方位関係を満たす

粒界面は、平行関係にある最密面{111}γ //{011}αの近傍の面方位を有する。ま

た、K-S関係から5.3～12°の方位差がある方位関係を満たす粒界面においても、

粒界面方位は{111}γまたは{011}αの近傍の面方位を形成する傾向にある。TEM

観察による粒界面の微細構造の観察からも、K-S関係が成立する粒界面は平坦

な形状であることが支持された。 

（３）第2章のオーステナイト成長のin situ EBSD測定において観察された易動度の

低い粒界面において、その結晶方位関係は最密面同士が平行関係になるよう

な方位関係を選択する傾向にあった。このことは、その粒界面においてフェ

ライトとオーステナイトが平行な最密面{111}γ //{011}α近傍の結晶面同士で

接する界面構造を形成していると推定され、そのような安定な界面構造によ

って粒界面の易動度が低下したものと考えられる。 
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第 5 章 総 括 

 

本研究は、近年、自動車やエネルギー用鋼管などに応用される低炭素系の鉄鋼材

料の高強度化への要望が急速に高まり、ベイナイトやマルテンサイトなどの高強度

組織を活用した材料設計開発が求められる中で、熱処理過程でマルテンサイトの母

相組織となるオーステナイト組織の重要性に着眼して、フェライトとオーステナイ

トの間の結晶学的解析を行った。マルンサイトの分散状態や形態を制御するために

は、その母相となるオーステナイトの組織形成を基礎的に理解することが重要であ

ることから、低炭素鋼の昇温過程で起こるフェライトからオーステナイトへの相変

態挙動の組織と結晶学を体系的に解明し、統計的に考察した。 

この低炭素鋼の加熱過程におけるα→γ変態の生成と成長に関わる結晶学的情報

を測定する新たな手法として、高温 in situ EBSD 結晶方位測定法、およびバルク内

部で生成するオーステナイト粒を測定するための 3 次元結晶方位像の再構築法を開

発した。これらの手法を用いて、Fe-0.1%C-1.0%Mn(mass%)合金と Fe-0.2mass%C 合金

におけるフェライトとオーステナイトの間の結晶粒の方位関係と、粒界面の結晶学

的状態を 3 次元的に解析するとともに、それらの結晶学的関係がオーステナイトの

生成と成長に及ぼす影響を議論した。特に結晶方位関係に関する情報を定量的に整

理するために、統計的に種々の結晶方位関係が成立する頻度を解析した。以下、そ

れらの研究成果をまとめ、本論文を総括する。 

第 1 章では、日本の鉄鋼業における今後の高強度鋼の開発にとって、従来以上に

相変態を利用した組織制御が不可欠であることを述べた。鋼の冷却過程におけるγ

→α変態、および昇温過程におけるα→γ変態のそれぞれについて、これまで報告

されている基礎的な FCC と BCC の間の結晶学的知見を整理した。特に炭素鋼におい

ては、拡散変態においても無拡散変態とで論じられるような特徴的な方位関係が観

察されていることを述べた。このような背景にたち、拡散変態であるα→γ変態に

対しても、その結晶学的視点から変態挙動を解析することが新しい制御因子の発見

へとつながることを論じた。 

第 2 章では、低炭素鋼の昇温過程におけるα→γ変態を高温 in situ EBSD 測定に

より直接的に観察し、その組織変化の特徴と結晶方位関係の関連性を検討した。α
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→γ変態初期の組織を試料表面で２次元的に観察した結果から、オーステナイト粒

はフェライト粒の 3 重点において生成し、隣接する１つの母相フェライト粒と K-S

関係を満たすだけではなく、その他の１つ以上のフェライト粒とも K-S 関係からの

方位差が 10°以内の方位関係を満たすことを示した。また 700℃以上の高温での昇温

に伴うオーステナイト粒の成長と結晶方位を直接的に観察することに成功し、その

粒界移動の振る舞いはフェライトとオーステナイトの結晶方位関係に強く依存する

ことを明らかにした。すなわち、オーステナイト粒の成長界面において、隣接する

フェライト粒と K-S 関係からの方位差が 9°以内の方位関係を満たすとき、その粒界

面の易動度は低く、K-S 関係からの方位差の大きい粒界面が優先的に成長することを

明らかにした。また、鋼の相変態を真空中の高温で in situ EBSD 観察するにあたっ

て、相変態に及ぼす鋼中の脱 Mn と脱炭の影響、ならびに表面効果の影響を検討し、

それらの影響を受けないような実験条件を見出して高温観察を行った。 

第 3 章では、α→γ変態の初期段階におけるオーステナイトの生成サイト、なら

びに母相フェライトとの結晶方位関係を明確にする目的において、3 次元的な結晶方

位情報に基づく解析が欠かせないことから、FIB シリアルセクショニング法に応用し

た 3 次元結晶方位の測定技術と、急冷してできたマルテンサイトのバリアント逆解

析による旧オーステナイト方位の決定法を組み合わせた新たな解析手法を確立した。

この 3 次元的な結晶方位情報をもとに、フェライトとオーステナイトの結晶方位関

係を解析した結果、α→γ変態においてオーステナイトはフェライトの粒界コーナ

ーで生成することを明確に示した。さらにオーステナイトの結晶方位は 1 つの隣接

フェライト粒との間で K-S 関係を満たすだけではなく、その他の 1 つ、または 2 つ

の隣接フェライト粒とも方位差 10°以内の K-S 関係に近い方位関係を満たすことを

明らかにした。この結晶方位関係の成立頻度を、ランダムに方位関係が選択される

と仮定したときの成立頻度と比較することで統計的に評価し、オーステナイトと複

数の母相フェライトとの間に見出された結晶方位関係は優先的に選択されたもので

あることを明確にした。これらの結果から、オーステナイトの変態初期粒はフェラ

イトの粒界コーナーにおいて 3 つ以上のフェライト粒と界面を形成し、多面体の形

状で生成することを推定した。 

第 4 章では、3 次元結晶方位再構築像ならびに TEM 観察に基づいて、α→γ変態の

初期段階におけるオーステナイトとフェライトの粒界面の面方位を解析した。オー
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ステナイトとフェライトが K-S 関係、および K-S 関係に近い方位関係を満たすとき、

これらの相が接する粒界面は平面に近い形態であることを明確にした。それらの 3

次元結晶方位情報を用いて、オーステナイト粒と隣接フェライト粒との粒界面の面

方位を解析し、 K-S 関係および K-S 関係に近い方位関係を満たす粒界面は、

{111}γ //{011}αの近傍の面方位を形成することを明らかにした。このようにα/γ界面

が{111}γ //{011}α の平坦な粒界面を形成することは、TEM 観察によるフェライト-マ

ルテンサイト粒界面の微視的観察の結果からも支持された。さらに、第 2 章で観察

したオーステナイトの成長界面に関して、K-S 関係を満たす粒界面の易動度の著しい

低下は、{111}γ //{011}α近傍の面方位を満足する粒界面の形成に起因すると考察した。

すなわち、オーステナイト粒の成長に伴う粒界面移動には、K-S 関係に関連した特徴

的な粒界面の形成が大きく影響することを明らかにした。 

本研究においては、以上の研究の結果から、鋼のα→γ変態におけるオーステナ

イトと母相フェライトとの間に K-S 関係に基づく特徴的な結晶方位関係と粒界面状

態が形成されることを明らかにし、それら結晶学的関係がオーステナイトの生成と

成長の挙動に影響を及ぼす基礎的知見を明確に示した。オーステナイトの生成サイ

トがフェライト粒界コーナーであること、ならびにその結晶方位関係と粒界面方位

に特徴があることに基づくと、オーステナイトの組織形成の制御には、母相フェラ

イト組織の制御や加熱過程での昇温速度、高温での保持温度など、種々の制御因子

を活用できる可能性がある。この点で、本研究の結果は実際の材料応用設計につな

がる新しい基礎科学的知見と考え方を提示している。 
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