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	1	 	はじめに

最近、省資源化、省エネルギー化そしてCO2排出量削減

を目的とした輸送機の更なる軽量化や次世代鋼構造物の実現

を目指し、鉄鋼材料のより一層の高強度化およびその部材開

発への要求が高まっている。例えば、鉄鋼材料では降伏強さ

を 1500MPa以上に高めると比強度（＝降伏強さ／密度）を

超々ジュラルミンの比強度の 190MPa・m3/Mg以上に高め

ることができる。また、高力ボルトを例にとれば、高強度化

は単にボルトの大きさや使用本数を減らせるだけでなく鋼構

造物のデザインも変革できることから、鋼構造物のコンパク

ト化・軽量化も期待できる 1）。

鉄鋼材料ではオーステナイト相を室温へ冷却する過程で

フェライト変態、パーライト変態、ベイナイト変態、マルテン

サイト変態などの種々の固相変態が起こることが最大の利点

である。合金成分、加工、熱処理を組み合わせることで約

200MPaから 4GPa程度までの広範囲の引張強度レベルをカ

バーできる 2）。鉄鋼材料の中で最も多く使われているのは低

合金鋼（ここでは炭素以外の合金元素の総量が 10質量％未

満）であるが、降伏強さが 1400MPa（200ksi）以上の超高強

度レベルでは靭性 3,4）、耐遅れ破壊特性 5）、疲労特性 6）などの

破壊特性が低いことからしばしばその適用範囲が限定されて

きた。

構造材料の破壊特性を向上させるには、材料固有の破壊に

対する抵抗を高めること、主き裂先端での応力集中を緩和す

ることの 2つの方策がある。鉄鋼材料の前者に対する具体的

な方策としては、1）脆化原因となるP、Sなどの不純物元素

や介在物の低減、2）炭素の低減、3）Niなどの合金元素の添

加、4）結晶粒微細化が一般に良く知られている。一方、後

者の方策としては、5）層状剥離現象（デラミネーション 7）、

セパレーション 8）、fissure9）などの呼称があるが、以下、デ

ラミネーションと総称する）の活用がAl-Li合金 7）やパイプラ

イン用鋼 8,9）などの低温用材料で良く知られている。これらの

方策の中で、低合金鋼の強靭化にとくに重要な方策は結晶粒

微細化とデラミネーションの活用であり、Niなどの希少元素

の多量添加を必要とすることなく鉄鋼材料の延性脆性遷移温

度（DBTT）を低下できる。

本稿では、結晶粒微細化とデラミネーションの活用に着目

して、加工熱処理による低合金鋼の強靭化に関する研究開発

の動向を概説する。ついで、これらの方策に関連して、超微

細繊維状結晶粒組織のデラミネーションを活用した超高強度

低合金鋼の靭性向上に関する著者らの研究成果 10,11）をトピッ

クスとして紹介する。なお、ここではシャルピー衝撃試験に

よる切欠靭性（JIS Z 2242、ASTM E23-05）を対象とした。

	2	 	結晶粒微細化

結晶粒微細化は、（1）粒界への応力集中低減、（2）粒界での

不純物元素の希釈効果を併せ持ち、降伏強さを上昇させると

同時に延性脆性遷移温度（DBTT）を低下できる有効な組織

制御法である 12-14）。延性脆性遷移は、材料の降伏応力が脆性

破壊に必要な応力（脆性破壊応力）を上回ったときに起こ

る。鉄などの体心立方格子金属はとくに低温域で降伏応力が

急激に上昇するため明瞭な延性脆性遷移を示す。結晶粒の微

細化は降伏応力と同時に脆性破壊応力も上昇させるが、その

上昇の度合いは降伏応力よりも脆性破壊応力のほうで大きい

ためDBTTが低下すると考えられている 13,14）。以下、単相組

織鋼、複相組織鋼のそれぞれ代表的な組織として、フェライ

ト組織とマルテンサイト組織を取り上げる。

2.1　フェライト組織

ここ10年間あまりは日本の国家プロジェクト（新世紀構造

材料（超鉄鋼）PJ、スーパーメタルの技術開発、環境調和型

超微細粒鋼創製基盤技術の開発 PJ）を発端として、炭素量
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が 0.2％以下の低炭素低合金鋼を低温域で強ひずみ加工する

ことでフェライト粒径を 1μm以下に超微細化する研究が盛

んに行われてきた 15）。例えば、1997から 2005年度まで実施

された超鉄鋼 PJでは、SS400や SM490に相当する低炭素低

合金鋼に圧延 16）または鍛造法 17）で相当ひずみ 2.5以上の加

工を施してフェライト粒径を 1μm以下に超微細化し、引張

強さを従来の 400MPaから800MPa程度に高めることに成功

した。また、形状不変加工法のひとつである高圧下ねじり

（HPT）加工では結晶粒径をさらに数百 nm以下に超微細化

することも可能であり、高純度鉄（Fe-11質量 ppm C）の

HPTでは引張強さを 1800MPa以上に上昇できることも報告

されている 18）。ところが、フェライト鋼の結晶粒超微細化に

よる強化では一様伸びが著しく低下してネッキングによる不

均一変形が伸びの主体となり、延性が低下することも指摘さ

れている 19-26）。均一伸びの向上には加工硬化率を高めること

が必要であり、その改善策としては、炭化物 24,26）、酸化

物 20）、準安定オーステナイト 25）、マルテンサイト 26）などの第

2相粒子を基地中に超微細に分散させること、いわゆる超微

細複相組織化が提案されている。一方、低温域の圧延で作

製された超微細粒鋼のシャルピー衝撃試験では、フェライト

粒径を 1μm以下に超微細化するとDBTTを液体窒素温度

域以下にまで低下できるものの、上部棚の衝撃吸収エネル

ギーが低下することが報告されている 16,21,23,27）。このような上

部棚の衝撃吸収エネルギー低下の要因としては、1）強ひず

み圧延加工に伴う集合組織等の発達によってデラミネーショ

ンが顕著になること 16,27,28）や結晶粒微細化強化に伴って延性

が低下することが考えられている 28）。ただし、電着で作製さ

れたCoのナノ結晶粒材（結晶粒径18nm）ではデラミネーショ

ンが起らないにもかかわらず延性破壊領域での衝撃吸収エネ

ルギーが粗粒材と比べて著しく低いことが報告されてい

る 29）。このことは、結晶粒超微細化による強化は延性の低下

と同様に上部棚の衝撃吸収エネルギーの低下につながること

を示唆している。しかしながら、超微細粒鋼の靭性を議論す

るにはデータが未だ少ないのが現状である。とくに結晶粒超

微細化のみによって 1000MPa以上の降伏強さを有する等軸

フェライト粒鋼のデータは見当たらない。今後も靭性の結晶

粒径依存性に関するデータの蓄積と詳細な解析が必要であ

る。

2.2　マルテンサイト組織

炭素量が 0.6％程度までの鋼の焼入れで出現するラスマル

テンサイト組織は焼戻しによって優れた強度と延性、靭性バ

ランスを有する。ラスマルテンサイト組織のひとつの結晶は

厚さ 0.2μm程度の非常に薄いラス状である。ラスは平行に

集団をなし旧オーステナイト粒内でブロック、そしてパケット

を構成する 30-32）。焼入れままのマルテンサイト晶（ラス）の内

部には金属を強加工したときの転位密度に匹敵する1015/m2

程度の高密度の転位が存在する 32）。ラス境界は結晶方位差

が数度以内の小角粒界であるのに対し、ブロック、パケット

は大角粒界である。よって、ブロックやパケット径がマルテ

ンサイト組織の強靭性を考える際の “有効結晶粒径”と考えら

れている 30,32）。ブロックやパケットの大きさや形態は炭素

量 31,32）、旧オーステナイト粒径 32）などによって変化する。炭

素鋼ではとくに炭素量の増加に伴ってブロックやパケットは

微細化される 31,32）。例えば 0.4％の炭素を含有した SCM440

鋼のブロックの平均幅は1μm以下と微細である33）。したがっ

て、中炭素低合金鋼のラスマルテンサイト組織は高密度の転

位を内蔵した超微細結晶粒組織であり、さらに焼戻しによっ

て炭化物が微細に分散した焼戻マルテンサイト組織は “超微

細複相組織” の一種とも見なせる。図 1に焼戻マルテンサイ

ト組織の模式図を示す。マルテンサイト鋼の靭性を向上させ

る組織制御法としては、高温焼戻し、旧オーステナイト粒微

細化 34,35）、オースフォーム 36,37）などがよく知られており、こ

れらはしばしば組み合わせて用いられる。高い靭性が要求さ

れる機械構造用鋼ではマルテンサイト組織は一般に 550℃以

上、A1点以下の高温で焼戻しされる。焼戻温度が高くなるほ

ど、1）焼入れで発生する内部応力を転位の回復とともに低減

できる、2）炭化物を球状に分散できるなどの利点がある。

オースフォーム 33）や旧オーステナイト粒の微細化 38）は、パ

ケットやブロックを微細化できるマルテンサイト鋼の強靭化

に有効な組織制御法である。例えば、急速加熱焼入れにより

旧オーステナイト粒径を 2.5μmまで微細化した焼戻マルテ

ンサイト鋼（HY130；0.1C-5Ni-0.6Cr-0.5Mo-0.06V-0.7Mn

鋼）では、約 1400MPaの引張強さで、通常の焼入・焼戻材

と比べて降伏強さが上昇するとともにDBTTが低下すること

が報告されている 34）。

図2は室温での種々の鋼材の降伏強さとVノッチシャルピー

衝撃吸収エネルギーの関係である 3,16,34,36,39-45）。低合金マルテ

ンサイト鋼は降伏強さが 1000MPa付近で優れた靭性を示

図 1 焼戻マルテンサイト組織の模式図
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す 39）。ところが降伏強さが高くなるにつれて吸収エネルギー

は低下し 1400MPa以上では 40J以下と低いことがわかる 3）。

ちなみに、図中のマルエージング鋼を含む高合金鋼（炭素以

外の合金元素の総量が 10％以上）41-45）では、ナノサイズの第

2相粒子の分散強化と1）脆化原因となるP、Sなどの不純物

元素や介在物の低減、2）炭素の低減、3）Niなどの合金元素

の添加によって低合金鋼よりも優れた強度・靭性バランスを

有している。しかし最高級のマルエージング鋼でも降伏強さ

が 1800MPa以上では吸収エネルギーが 40J程度にまで低下

している 45）。このことは、材料固有の破壊に対する抵抗を高

めるという方策のみで降伏強さが 1800MPa以上の低合金鋼

の靭性を大幅に向上させることの難しさを示している。

	3	 	デラミネーションの活用

デラミネーションは、圧延鋼板 8,9,46,47）、超微細粒鋼 16,27,28）、

積層鋼板 48-50）、オースフォーム鋼 36,37）などの組織の異方性が

強い材料のシャルピー衝撃試験などの破面にしばしば発生す

る。主き裂の発生または伝播に先立って、板面に平行な面に

デラミネーションが発生すると主き裂先端の 3軸応力状態が

緩和（き裂が鈍化）されて主き裂の伝播が抑制される。その

結果、靭性が改善される。図 3に模式的に示すように、デラ

ミネーションの破壊様式は 2つのタイプに分けられる 48）。な

お、ここで例示したのは積層鋼板であり、接合面の結合力が

低い。Crack-dividerタイプでは、荷重によりノッチまたは

主き裂先端に生ずる 3軸応力のσxのため、接合面が剥離し

て割れが発生する。Crack-dividerタイプのデラミネーショ

ンが生じると実効的に薄板の重ね合わせと同じになる。つま

り、デラミネーションの発生頻度が増すほどき裂先端の応力

状態が 3軸応力から 2軸の平面応力状態へ緩和され、主き裂

の伝播が抑制される。圧延鋼板 8,9,46,47）や超微細粒鋼 16,27,28）で

はこのCrack-dividerタイプのデラミネーションが観察され

ている。デラミネーションの発生温度域は、シャルピーのエ

ネルギー遷移温度域とほぼ一致し、遷移温度以上、あるいは

遷移温度以下では発生頻度が減少することが報告されてい

る 8）。ただし、デラミネーションの発生頻度が高いほど 100％

延性破壊温度域での延性き裂への抵抗は低くなる。すなわち

吸収エネルギーが減少する（延性破壊特性劣化）8）。一方

Crack-arresterタイプでは、主き裂の方向（Z軸方向）と垂

直な面に沿ってデラミネーションが生じ、き裂がほぼ完全に

鈍化されることで主き裂先端の応力状態は 3軸応力から1軸

引張状態へと緩和される。すなわち、実効的には単純な曲げ

変形となり、靭性が大幅に改善される 36,37,49,50）。McEvilyと

Bush36）は、0.2％ C-3％ Ni-3％Mo鋼をオースフォーミング

すると、200℃近傍でCrack-arresterタイプのデラミネーショ

ンが伸長した旧オーステナイトの粒界に沿って発生し、シャ

ルピー衝撃吸収エネルギーが 325Jと異常に高い値を示すこ

とを報告した。しかし、室温近傍ではデラミネーションは起

こらず吸収エネルギーは 33Jと低下した。このときの室温降

伏強さは 1600MPaであった。延性脆性遷移を示さないオー

図 2  室温における降伏強さと V ノッチシャルピー衝撃吸収エネル
ギーの関係；超微細フェライト粒鋼 16）、JIS39）、AISI/SAE3）低
合金マルテンサイト鋼、0.34C-2Si-1Cr-3Ni40）、オースフォー
ムド 0.2C-3Ni-3Mo36）、微細γ HY13034）マルテンサイト鋼、
ならびに HY18041）、AF141042）高合金マルテンサイト鋼、高純
度 44）、25045）、35043）-18Ni マルエージング鋼 図 3 デラミネーションの破壊様式の模式図
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ステナイト系ステンレス鋼（室温降伏強さ＝ 215MPa）では、

低温になるほどCrack-arresterタイプのデラミネーションが

顕著となり、シャルピー衝撃吸収エネルギーが増大すること

が報告されている 51）。この試験片は特性が劣化したガスター

ビンチャンバーから採取されたもので、オーステナイトは十

分に再結晶していることから偏析帯で粗大化した炭化物に起

因してデラミネーションが生じたと考えられている。また、

0.12C-0.4Si-1.8Mn-0.03Nb棒鋼の制御圧延では板材の制御

圧延とは異なる集合組織が形成され、シャルピー衝撃試験で

は圧延面と平行な多数のデラミネーションが発生し－196℃で

も試験片が破断・分離するには到らなかったことが報告され

ている 52）。このようなDBTTの著しい低下は圧延方向（RD）

と垂直な断面のフェライト粒の微細化と｛111｝～｛211｝〈110〉

集合組織の発達による割れの発生伝播を妨げる効果とデラミ

ネーションの発生による平面応力状態の実現によるものと考

えられている。

デラミネーションの発生には、伸長した旧オーステナイト

の粒界 36）やMnS37）、炭化物 28,47,51）などの介在物、積層鋼の

接合部 48-50）などの界面における破壊や集合組織 8,9,16,27,52）が関

係すると考えられている。したがって、デラミネーションを

靭性の向上に有効に活用するには組織制御によってデラミ

ネーションの発生を制御することが重要である。

	4	 	超微細繊維状結晶粒組織における	
デラミネーションの活用

4.1　�テンプフォーミングによる超微細繊維状結晶粒組織

の創製概念

1963年に田村がまとめた鋼の加工熱処理法の分類 53）によ

れば、焼戻マルテンサイト組織の加工は、ピアノ線のパテン

ティング +加工などと同じ相変態後の加工に分類される。そ

の通称としてはストレインテンパリング（Strain-tempering）、

テンプフォーミング（Tempforming）などがある。その当時

の焼戻マルテンサイト組織の加工は、マルテンサイト組織を

200℃付近までの低温域で焼戻しした後に加工を施し、さら

に再焼戻しするというものであった。焼戻マルテンサイト組

織の加工に伴う著しい強度上昇が報告されている。岩瀬ら

は、鋼の塑性加工後の応力負荷低温焼鈍処理に対してストレ

インテンパリングという名を付けているが、大きな塑性変形

を与えるようなものではなかった 54）。時実らは、オーステナ

イト粒を逆変態によって微細化するための前加工組織を得る

手段として中炭素低合金鋼の焼戻マルテンサイト組織の冷間

または温間加工に着目した 55,56）。焼戻マルテンサイト組織に

減面率 80％の冷間圧延を施した後に短時間のオーステナイト

化処理を施すことで旧オーステナイト粒径を 1μm程度まで

超微細化することに成功した。最近では、超微細結晶粒組織

を得るための有効な手段として焼戻マルテンサイトの加工が

注目されており、比較的高温域での多軸の加工 57）や加工後

の焼鈍 24）によって等軸状の超微細粒が形成されることが報告

されている。

一方著者らは、最近、超微細繊維状結晶粒組織を得る手

段として中炭素低合金鋼の焼戻マルテンサイトの温間加工に

着目している 10,11）。なお、この加工熱処理を通じて組織を作

り込むと同時にボルトなどの部品に成形してゆくことを念頭

に置いて、この処理を “テンプフォーミング”と呼んでいる。

従来、高力ボルトなどの高強度部品の製造では成形前に素材

を球状化焼鈍する必要があるのに対し、テンプフォーミング

では軟質化処理を省略できる点にプロセス上の利点がある。

また、オースフォームは準安定オーステナイト相の加工であ

るために、1）オーステナイト相を安定化するために比較的多

くの合金元素の添加を必要とし、2）複雑な形状の部品への

適用が難しいなどの問題点がある 58）。これに対して、テンプ

フォーミングでは焼戻マルテンサイト組織の加工であるため

比較的広範囲の低合金鋼にも適用可能と考える。とくに中炭

素低合金鋼の温間テンプフォーミングでは、基地中に微細に

分散した炭化物粒子のピン止め効果を利用して基地組織の結

晶粒超微細化と同時に超微細粒の集合組織と形状も制御でき

る点に組織制御上の利点がある 10,11）。しかも基地中にナノ

メータサイズで超微細に分散した炭化物粒子は転位をピン止

めして超微細繊維状結晶粒組織の高強度化と均一伸びの向

上にも寄与すると考える。

4.2　�テンプフォーミングで作製した超微細繊維状結晶粒

組織の機械的特性11）

本研究でモデル鋼として用いたのは高純度の 0.4％ C-2％

Si-1％ Cr-1％Mo鋼（質量％）である。本鋼は 2次硬化鋼の 1

種である。Si、Crと 2次硬化を引き起こすMoの複合添加に

よって 500℃の焼戻しでも炭化物粒子が超微細に分散して

1800MPaの引張強さが得られるように合金設計した。テンプ

フォーミングを用いた加工熱処理の概略を図 4に示す。ま

ず、熱間圧延材から切り出した 4 × 4 × 12cmの角材に 1200℃

で 1時間溶体化処理を施し、溝ロール圧延機を用いた熱間圧

延により断面積が 9cm2の角棒材とした後水焼入れしてマル

テンサイト組織を得た。マルテンサイト組織の旧オーステナ

イト平均結晶粒径は 50μmであった。ついで、焼入材を

500℃で 1時間焼戻した後、溝ロール圧延機で 3パス→ 3パ

ス→ 3パスの9パスの加工（累積減面率：77％、相当ひずみ：

1.7）を施して断面積 2cm2、長さ約 1mの角棒材とし室温ま

で空冷した（テンプフォーム（TF）材）。なお 3パス毎に試料

を 500℃で 5分間再加熱した。最終パスは形状を整えるため
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に同じロール溝に 90度回転させて通した。

TF材では圧延方向（RD）に伸長したフェライト粒の基地

中に 50nm以下の炭化物粒子が球状に分散した超微細繊維状

結晶粒組織が形成されている（図 5）。電子後方散乱回折 

（EBSP）法で測定された伸長フェライト粒の短軸の平均切片

長さは結晶方位差 15°以上の大角粒界で 260nmであった。

RDの逆極点図は、発達した〈110〉//RD繊維集合組織が形

成されていることを示している。〈110〉//RD繊維集合組織

は、超高強度金属極細線（サイファー）59）、高炭素鋼線 60）、

フェライト鋼 61）などの冷間伸線材で観察される典型的な加工

集合組織である。

表 1に室温での引張変形特性とVノッチシャルピー衝撃吸

収エネルギーをまとめる。なお、比較として焼ならし材を

950℃で 30分間オーステナイト化後油焼入れし、500℃で 1時

間焼戻後水冷して得られた材料（QT材）のデータも示す。

1800MPa級の引張強さで TF材はQT材と比べると高い降伏

比（＝降伏強さ／引張強さ）を示し、強度・延性バランスにも

優れている。QT材の吸収エネルギーの平均値は14Jであり、

図 2の低合金マルテンサイト鋼のバンドの中に含まれる。こ

れに対して、TF材の吸収エネルギーの平均値は 226Jと著し

く高い。この値は、室温降伏強さが 1800MPaのマルエージ

ング鋼の吸収エネルギー 45）の約 6倍に相当する。

図 6は、TF材とQT材のVノッチシャルピー衝撃吸収エ

ネルギーと試験温度の関係を示す。60℃から－100℃の温度域

ではQT材は典型的な延性脆性遷移挙動を示し、試験温度が

低くなるにつれて吸収エネルギーが低下している。なお 20℃

以下のQT材の破壊モードは擬へき開であった。一方、TF

材は、150℃でQT材の約 6倍の 133Jの高い吸収エネルギー

を示す。とくに従来の超高強度鋼 3,4,40,43,44）が延性脆性遷移を

示す 60℃から－60℃の温度域において吸収エネルギーが増大

する、“靭性の逆温度依存性” が認められる。TF材における

靭性の著しい向上は、図 7に示すように、衝撃方向とはほぼ

直角にき裂が分岐する、Crack-arresterタイプのデラミネー

ションが引き起こされたことに起因する。すなわち、デラミ

ネーションが顕著になるほど吸収エネルギーが増大し、－20℃

表 1  0.4C-2Si-1Cr-1Mo 鋼の温間テンプフォーム材（TF）と通常焼
入・焼戻材（QT）の室温の引張変形特性と V ノッチシャルピー
衝撃吸収エネルギー

図 4  多パスの溝ロール圧延による焼戻マルテンサイト組織の温間加
工（温間テンプフォーミング）の概略

図 5  0.4C-2Si-1Cr-1Mo 鋼の温間テンプフォーミングで作製され
た超微細繊維状結晶粒組織 11）。FESEM/EBSD 分析で得られ
た Image quality マップ（a）、（b）中には結晶方位差 5°以上の
粒界を示す。圧延方向（RD）に関する逆極点図（c）は、〈110〉
//RD 繊維集合組織の形成を示す。TEM 写真（d）中の矢印はナ
ノサイズの炭化物粒子を示す

図 6  0.4C-2Si-1Cr-1Mo 鋼の温間テンプフォーム材（TF）と通常焼
入・焼戻材（QT）の V ノッチシャルピー衝撃吸収エネルギーと
試験温度の関係。図中には 0.34C-2Si-1Cr-3Ni 鋼（室温降伏強
さ =1680MPa）40）と高純度 18Ni マルエージング鋼（室温降伏
強さ＝ 1510MPa）44）のデータも示す
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から－60℃の温度域では図中に↑で示すように 500Jの衝撃エ

ネルギーでは、竹を折ったときのように試験片が完全に破断

しないものもあった。このような “靭性の逆温度依存性”は、

前述のように、オースフォームド鋼 36）やオーステナイト系ス

テンレス鋼 51）ですでに確認されていたが、1800MPa級の超

高強度かつ低合金鋼の低温域での発現は画期的である。

TF材では、MnSの存在は無視してよく、旧オーステナイ

ト粒界と他の粒界の区別もつかない組織となっている。デラ

ミネーションを起こしたTF材では、RDに垂直な破断面の形

態は延性的なディンプル破面であるのに対し、き裂が分岐し

た面（RD方向に平行、衝撃方向に垂直）では脆性的な擬へ

き開破壊の様相を呈していた（図 8）。すなわちTF材のデラ

ミネーションは〈110〉//RD繊維集合組織を有する超微細繊

維状結晶粒組織に起因して起こったものと考える。なぜなら

この組織は、鉄の｛100｝へき開面を多く含み脆性破壊が起こ

りやすい結晶面を衝撃方向（RD方向に平行）とは垂直に、そ

の一方で、｛110｝面を多く含み、結晶粒径が超微細で低温域

まで延性的な結晶面を衝撃方向と平行（RD方向に垂直）に

提供するからである。RD方向に垂直な面が低温まで延性的

であることは、図 9に示す引張変形特性の温度依存性の結果

からも支持される。液体窒素温度での引張試験でQT材は脆

性的に破断して絞りをほとんど示さなかった。これに対しTF

材は降伏強さが 2300MPaまで上昇しても 40％程度の高い絞

りを維持していた。したがって、このような超微細繊維状結

晶粒組織において、60℃から－60℃の温度域では降伏応力の

増大に伴ってとくにRD方向に平行な結晶面に沿った脆性破

壊、すなわちデラミネーションが促進されると考えれば、靭

性の逆温度依存性を上手く説明できる。以上のように、基地

結晶粒の超微細化とナノサイズの炭化物粒子の分散に加え、

超微細粒の集合組織と形状を制御してデラミネーションの発

生を制御すれば降伏強さが 1800MPaを超える低合金鋼でも

靭性を大幅に向上できることがわかった。

ただし超高強度鋼線の分野では、ねじり変形初期に発生す

るデラミネーションは、線材の高強度化を阻害する有害なも

のとして認識されている62,63）。したがって、今後はデラミネー

ションを活用した靭性向上の短所と長所を調査するとともに

高強度鋼の実用化に必要な遅れ破壊、疲労破壊に関するデー

タなども蓄積してその適用可能範囲を明確にすることが必要

である。また、500℃付近の焼戻マルテンサイト組織の加工

は従来の常識からすると“厳しい加工”である。それゆえ量産

化にむけてはデラミネーション発生に有効な結晶粒径、形

状、集合組織、第 2相粒子の大きさ・形態などの組織因子に

及ぼす加工温度、相当ひずみ量 64）などのプロセスパラメータ

の適正化を図り、加工の負荷を低減できる効率的な温間加工

成形技術を確立してゆくことも大きな課題である。
図 7  0.4C-2Si-1Cr-1Mo 鋼の温間テンプフォーム材（TF）の V ノッ

チシャルピー衝撃試験後の試験片の外観写真。図中には 20℃
で試験した通常焼入・焼戻材（QT）の外観も示す

図 8  20℃でデラミネーションを起こした温間テンプフォーム材
（TF）の破面形態；（a）//RD、（b）⊥ RD

図 9  0.4C-2Si-1Cr-1Mo 鋼の温間テンプフォーム材（TF）と通常焼
入・焼戻材（QT）の引張変形特性の温度依存性
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	5	 	おわりに

降伏強さが 1400MPaを超える低合金鋼の高靭性化は鉄鋼

材料研究に残された大きな課題の一つである。しかもこのよ

うな超高強度を達成できる材料になると、素材の冷間鍛造、

焼入れおよび焼戻しなどの従来プロセスで “複雑な形状をし

た部品”に所定の特性を持たせることの難しさがシーズの発

掘と実用化を阻む 65-67）。例えば、マルテンサイト鋼を、Mo、

Vなどの焼戻軟化抵抗を高める合金元素の添加を極力抑えて

高強度化するには低温域での焼戻しまたは炭素量を増やすこ

とが必要となる。しかしながら炭素量を増加してセメンタイ

トの分散量を増やせば強度は増加する一方で球状化焼鈍によ

る軟質化も困難になる 65）。しかもセメンタイト量の増加はボ

イドの発生起点を増やすこととなり靭性の低下にもつなが

る。その一方で低温域での焼戻しでは、内部応力を十分に除

去できない、脆化温度域での焼戻しも不可避となる場合が多

い。したがって、従来プロセスにとらわれないルートの探索

も新しい材料と部材の実現には必要と考える。ここでトピッ

クスとして紹介させて頂いた温間テンプフォーミングはその

一例である。この加工熱処理は著者らが超鉄鋼 PJから継続

して遂行している1800MPa級超高力ボルト創製プロジェク

トの中 65-67）で、時実らが開発したオーステナイト粒微細化の

ための加工熱処理 55,56）の最適化に関する研究 68）を通じて見

出したものである。オーステナイト粒超微細化の極限を追及

し、ボルト用鋼として開発した 2次硬化鋼をこれまでの常識

では考えられないような低温で温間加工したことが今回の

シーズ発見につながった。最後に、“使われる材料および部材

の実現”には、材料製造者、部品製造者ならびに鋼構造設計

者が一体となった取り組みが必要不可欠であることを強調し

たい。
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