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	1	 	はじめに

厚鋼板は溶接構造用鋼として使用される場合がほとんどで

あり、安全性の観点から、母材に加えて溶接部の靭性を確保

することが極めて重要である。特に、靭性劣化が懸念される

溶接熱影響部（Heat Af fected Zone：以下ではHAZと記述）

の靭性確保が不可欠であり、その向上策としてHAZ組織微

細化の有効性が古くより知られている。HAZ組織微細化技

術としては、酸化物を中心とする複合介在物（主として製鋼

段階で生成した酸化物に硫化物・窒化物などが複合的に晶

出・析出した介在物）を利用した粒内変態制御技術などが広

範に検討されてきた。この技術はオキサイドメタラジーと言

われている 1,2）。本連載では、この介在物を利用した組織制

御技術を酸化物に限定することなく、他の介在物や鋼中析出

物などにも拡張して、幅広く紹介することになった。した

がって、連載タイトルは “オキサイドメタラジー（介在物利用

による組織制御）”としており、やや広い概念として使用して

いる点をお断りしておきたい。

連載は全7回で、最初の2回で実用的な開発例を取り上げ、

主に厚板分野で有効な介在物種やそれに関連したメタラジー

について技術紹介する。第 3回以後では、本技術の本質に迫

るものとして、変態核発生のメカニズム（第 3回）および異相

界面上核生成の結晶学（第 4回）について、さらには実用的

な側面を理解する上で重要な介在物制御（第 5回）、凝固組

織制御・溶接金属ミクロ組織制御（第 6回）について、それ

ぞれの専門家に広く紹介して頂く。また、本連載の最後（第

7回）に、関連する解析技術として、電子顕微鏡法やその周

辺技術（FIB/TEM法）についても取り上げる。

本稿は実用的な例を示す第 1回目として、高性能厚鋼板の

HAZ靭性向上技術（1）と題し、粒内変態の特徴と適用例、

さらには最近の技術として強力なピン止め効果を有するHAZ

細粒鋼について簡単に紹介する。

	2	 	鋼中非金属介在物を利用した	
組織制御技術の実用化

HAZ靭性確保のためには、母材の場合と同様であるが、

①HAZ組織の有効結晶粒径（def f）の微細化、②地鉄の高靭

性化、③島状マルテンサイトのような破壊起点となる脆化相

の低減、の 3点が有効であることがよく知られている。そし

て、有効結晶粒径（def f）の微細化を可能にする技術の 1つと

して Ti2O3のような介在物を利用した「粒内フェライト

（Intragranular Ferrite：IGF）」技術がある。IGFによる鋼

の組織制御は、加工熱処理（Thermo-Mechanical Control 

Process：TMCP）による組織改善が困難な材料や TMCP条

件の軽減などに有効な新しい組織制御技術として注目されて

きた。特に、溶接部では溶接途中あるいは溶接後に母材製造

時のような圧延加工を付与することができないことから、

TMCPの活用は不可能であり、IGFの適用が望ましい対象

でもあった。このような背景から、1970年代後半より厚鋼板

のHAZ組織改善を図る技術として、まずは TiN 3）や REM

（O,S）4）などを利用した実用化研究が検討された。また、

1980年代後半に実用化されたTi脱酸鋼はTi酸化物を利用し

たものである。この開発では、Ti酸化物の有効性が溶接金属

で確認された後にTi-B系溶接金属として実用化され 5,6）、そ

の後に高性能厚鋼板のHAZ組織改善技術として結実し

た 7－12）。本分野では、TiNによる微細化の最適化・高度化な

どが今日においても検討されており、IGF技術のさらなる工

夫とこれらの組合せにより日々進化を遂げている。IGFに関

するこれまでの研究成果は多くの論文、解説等で報告されて

いる 13－19）。また、日本鉄鋼協会基礎研究会「鋼中介在物利用

による組織と材質の制御研究部会（平成 5年～ 7年）」では、

IGFによる組織制御に関する成果の整理とともにその生成機

構に関して計算機シミュレーションによる詳細な検討も行わ

れた20）。その後も「鋼中介在物による変態と組織」研究フォー

高性能厚鋼板のHAZ靭性向上技術−1
Improving Technology of Toughness at HAZ in Advanced High Strength 

Steel Plates-1

植森龍治
Ryuji Uemori

新日本製鐵（株）　鉄鋼研究所 
鋼材第二研究部　主幹研究員

オキサイドメタラジー−1 
−介在物利用による組織制御−

472



35

高性能厚鋼板の HAZ 靭性向上技術ー1

ラムとして引続き精力的な活動（平成 8～ 10年）がなされ、

基礎的な技術整理が一段と進んだ 21）。

2.1　IGFに有効な介在物種

図 1にHAZにおける典型的な IGFの写真 22）を示した。こ

れは Ti酸化物を核に生成した IGFである。通常、HAZ部は

高温（大入熱では 1450℃以上）に再加熱されるために、母材

製造時のようにオーステナイト粒の成長を微細窒化物（TiN

など）の分散によって完全に抑制することは不可能であり、

組織の粗大化による靭性劣化を避けることができない。粗大

化したオーステナイトの場合には溶接時のような冷却条件で

は粒界に粗大なフェライト（粒界フェライト）やフェライトサ

イドプレート（粒界に核生成し、粒内に成長する）が最初に生

成され、粒内の残りの部分が上部ベイナイト組織となる。こ

のような組織では、def fが大きくなり、破壊起点となる脆化相

（セメンタイトや島状マルテンサイト）も粒内に多量に生成さ

れ、靭性が劣化する。これに対して、図1の写真（右図）のよ

うに、粒内の介在物を核に生成した IGFを多数発達させるこ

とで、HAZ組織が微細化（def fが微細化）し、しかも脆化相

を少なくすることができる。このようなHAZ組織制御に有効

な 介 在 物 と し て は、TiN 3）、REM（O,S）-BN 4）、Ca

（O,S）23）、TiN-MnS-Fe23（CB）6 24）、Ti2O3-TiN-MnS 7 － 12）、

Ti2O3-MnS-BN 25）、TiN-MnS 26）などが報告されている。多

くの場合は酸化物、炭窒化物、硫化物からなる複合介在物で

ある。この中で、TiN並びにREM（O,S）-BNによってオー

ステナイト／フェライト変態が促進されるという知見はオキ

サイドメタラジーの中での先駆的な業績である。前者は Ti添

加のHAZ靭性への有効性（細粒化と IGF変態促進）を初め

て示したものであり 3）、後者は酸化物系の非金属介在物の有

効性（IGF変態促進）を示した最初の報告である 4）。また、

Ti酸化物（Ti2O3など）は海洋構造物やラインパイプ用鋼な

どの実用鋼に広く適用されており 11）、オキサイドメタラジー

の成果の一つと言えよう。

核生成サイトとして作用する介在物サイズは、例えば、Ti

系介在物ではTiN［-MnS］＜TiN-MnS-Fe23（CB）6＜Ti2O3-

TiN-MnSの順に大きく、0.5～ 2μm程度である 20）。IGF形

態は塊状と針状に分類され、後者は Ti2O3複合介在物から生

成することが確認されている 10－12）。図 2は変態後直後の針状

IGF（急冷材）を示したもので、IGFの核生成サイトは図 1と

同様にTi2O3である 11）。HAZ靭性は IGF分率（体積率）に支

配され、IGF分率が大きくなるとHAZ靭性は著しく向上し、

破面単位が小さくなっていることも確認されている 3）。IGF

変態には介在物種など多くの因子が複雑に影響する。IGF変

態に及ぼす金属的因子については次章にて記述する。

2.2　Ti酸化物鋼のHAZ靭性 11）

表 1は Ti酸化物鋼の化学成分の例である。TiとNを適量

含有し、Al濃度が30ppm程度と低いことを特徴としている。

図 3に Ti酸化物（Ti2O3）の粒子数と IGF分率の関係を、図

4に IGF分率とシャルピー試験の破面遷移温度（vTrs）の関

係を示す。これらの結果からわかるように、Ti2O3が 5～ 10

個 /mm2以上存在している場合には顕著に IGF分率が増加

し、この IGF分率の増加とともに vTrsがより低温側に変化

している。このように、IGF分率を増加させることにより、

HAZ靭性は向上する。

図 5は入熱 10kJ/mm相当の再現熱サイクル試験の結果で

ある。この結果で重要な点は、最高加熱温度を変化させた場

合に、高温であるほど比較のTiN鋼の靭性が劣化しているの

図 1 Ti 酸化物鋼のミクロ組織と IGF 観察例 22） 図 2 Ti2O3 より生成した針状の IGF11）

表 1 Ti 脱酸鋼の化学組成の一例（mass％）11）
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に対して、Ti酸化物鋼のそれは変化が認められないことであ

る。すなわち、溶接入熱量が大きくなった場合においてもTi

酸化物鋼の靭性は良好であり、HAZ靭性が熱履歴にほとん

ど依存していない（換言すると、溶接条件によらず熱的に安

定である）ことを示している。この理由は TiN鋼では 1350℃

以上では TiNが溶解していたのに対して、Ti酸化物鋼の

IGFの核生成サイトであるTi2O3が 1350℃～ 1450℃の温度範

囲でも物理的に安定な状態を維持していたためと理解するこ

とができる。図 6は破壊靭性試験の 1つであるき裂開口変位

（Crack Tip Opening Displacement：CTOD）試験の結果で

あり、図 5の結果に対応して、Ti酸化物鋼の－ 10℃における

限界CTOD値には全く低値が見られない。このように、Ti

酸化物鋼の靭性は極めて良好である。最近では、Ti酸化物

鋼の低温靭性に及ぼす合金元素の影響なども検討されてい

る 27）。

	3	 	IGF変態に及ぼす金属学的因子

IGF変態を論じる上では、核生成サイトとして作用する介

在物の生成条件並びにその特性についても言及すべきである

が、この点については本連載でも介在物制御として別途解説

（第5回）がなされることから、ここではIGF生成に先立って、

IGFの核生成サイトとして作用する介在物が晶出・析出して

いることを前提とする。IGF変態に影響する金属学的因子と

しては、主として、鋼の組成・熱履歴、介在物／母相界面付

近の溶質原子の欠乏層、介在物と母相の熱膨張係数の相違

により発生する弾性ひずみエネルギー、介在物／オーステナ

イト母相および介在物／フェライト界面の格子整合性（界面

エネルギー）などが議論されてきた 14,16,20）。以下、それぞれに

ついて簡単に説明するが、主要な部分は前述した日本鉄鋼協

会基礎研究会「鋼中介在物利用による組織と材質の制御研究

部会」の知見を参考にした。詳細については部会報告書 20）を

参照して頂きたい。

図 3 酸化物粒子数と IGF 分率の関係 11）

図 4 靭性に及ぼす IGF 分率の影響 11）

図 5 破面遷移温度に及ぼす最高加熱温度の影響 11）

図 6 入熱量を変えたときの臨界 CTOD 値 11）
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3.1　鋼の組成

IGFによる組織制御においては、鋼の組成や冷却速度など

が変化すると粒界フェライト生成量が大きく変化するため、

IGF分率が大きな影響を受ける。特に、焼入れ性が低い組成

あるいは冷却速度が小さい場合には比較的高温で粒界フェラ

イトが生成しはじめることから、粒界フェライト量が増大す

る。粒界フェライト生成はオーステナイト粒内の炭素濃度を

増加させて IGF変態の駆動力を低下させる。この効果はオー

ステナイト粒径が小さく、冷却速度が小さいほど大きい。合

金元素の影響についても報告されており、粒界フェライト生

成を抑制するMn、Mo、Nb、Bのような元素の適量添加は

Ti酸化物鋼のHAZ（粒径：数 100μm）において IGF分率を

増加させることが実験的に確かめられている 28）。オーステナ

イト粒径のみの影響については 3.5節でも述べる。

3.2　介在物／母相界面付近の溶質原子の欠乏層

溶質原子の欠乏層（希薄域とも言う）は生成核近傍の変態

駆動力に影響を与え、欠乏層をなくすような熱処理は駆動力

を消失させることが実験的に明らかにされている。MnSに関

するシミュレーション計算結果（1.0～ 1.5％Mn鋼）20）による

と、界面のMn濃度は、S拡散によるオーステナイト／MnS

界面の S濃度の低下がある場合、欠乏層の深さ（バルク濃度

との最大濃度差）は約 0.2～ 0.4％となる。また、Sの拡散は

十分速く界面濃度がバルク濃度と等しいとした場合には約

1％以上となり、欠乏層幅は数 100nm程度であると報告され

ている。最近、Mn欠乏層の実測も行われており、欠乏層の

深さは S濃度や熱履歴に依存し、0～ 1.0％との測定結果が

得られている（図 729））。また、TiN-MnS系実用鋼成分（S＝

0.0038％）における欠乏層の検討もなされている 30－32）。図 8

は熱処理条件の違いによる IGF分率（面積率）の測定結果で

あり、高温での保持温度の違いと保持時間によって変態挙動

が異なっていることを示している 30）。少し説明すると、ここ

で、Aは1713Kにて4s保持し、続いて1523Kでこれを保持（時

間：100～ 1000s）して、さらに 823Kで変態させた後急冷し

ている。一方、Bは中間の保持温度を 1373Kで行った場合で

あり、Cは 1673Kより連続冷却処理を施した場合である。 本

結果では、保持時間と保持温度により IGF分率は 0～ 80％

の間で変化し、保持時間が長くなるにつれて IGF分率が低下

していることがわかる。また、1373Kで保持した場合には

1000s保持しても IGF分率は約 40％までしか低下しないが、

1523Kで保持した場合には 300sの保持で IGFはほとんど生

成しなくなる。以上の IGF分率を示す試験片を収束イオン

ビーム加工法（FIB）により薄膜化して電子顕微鏡用試料を

作製し、組織観察とMn濃度低下量を測定した結果が図 9と

図 10である 31－33）。図 9は IGFの核生成サイトとしての介在

物の存在を示す走査型電子顕微鏡像とその核を含む部分を

FIB法により薄膜化し、同一方向より観察した透過型電子顕

微鏡像である。このような薄膜試料の組成分析（電子線の

ビーム径は約 2nm）より得られた結果が図 10であり、1523K

で 1000s保持した試料ではMn濃度の低下は認められず、一

方 1373Kで 100s～ 1000s保持した場合にはそれぞれ 0.4％、

0.2％のMnの低下量となっている。界面のMn濃度の低下

は変態温度を約 10℃（0.2％Mn当たり）上昇させるので 34）、

図 9 IGF の観察結果 31 － 33）：
（a）走査型電子顕微鏡像、（b）透過型電子顕微鏡像

図 7 TEM により測定された Mn 濃度 29）

鋼 A の化学成分（mass%）は 0.08C-0.0024S-1.5Mn、
鋼 B は 0.10C-0.47S-1.5Mn

図 8 IGF 分率に及ぼす冷却途中の保持温度と保持時間の影響 30）
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この点から IGF生成に対して有効に作用するものと考えられ

る。以上の実測結果はMnSの溶解・析出を伴うオーステナ

イト中のMn濃度分布を計算した結果ともよく一致してお

り32,33）、図8のIGF分率とも良い対応を示すことから考えて、

このようなMn欠乏層（希薄域）の形成は実用鋼において大

きな役割を果たしていると推定される。

MnS周辺における合金元素の欠乏層は、他の硫化物

（CuS）や炭窒化物でも形成される。しかしながら、炭窒化物

ではC、Nの拡散が低温でも非常に速く、欠乏層が生じてい

る可能性は低い。一方、Nb、V、Tiなどの合金元素の欠乏

層が存在することは計算的には示されている 20）。ただし、こ

れら元素の欠乏層が変態に及ぼす影響は明らかではない。こ

の他、HAZにおけるFe23（CB）6の炭素欠乏層からの IGF生

成 24）やBを含む Ti酸化物鋼ではBが陽イオン空孔をもつ

Ti2O3に拡散浸透し、オーステナイト／酸化物界面にBの欠

乏層が形成されて IGF変態を促進するとの報告もなされてい

る（図 1125））。

なお、Ti酸化物鋼に関しては、最近もMn欠乏層の重要

性が指摘されており、低 S材（S：0.0005％）でも IGF生成能

を有していることが示されている 35）。Ti酸化物周辺でのMn

欠乏層の形成に対しては、MnS生成以外のメカニズムが提

案されている。すなわち、酸化物への単純な拡散浸透などに

加えて、Ti酸化物表面に複合析出するTiNの成長に付随し

て、酸化物中の陽イオン空孔が増加しMn固溶量が増大する

ことにより、助長されると推定されている 35－37）。Ti酸化物鋼

では粒内でのベイナイト生成についても同様な研究がなされ

ており、IGFに関する知見とほぼ一致している 36,38）。

3.3　�介在物と母相の熱膨張係数の相違により発生する�

ひずみエネルギー 20）

鋼中に介在物や析出相のような第二相が存在すると、冷却

過程において母相との熱膨張率の違いによる熱応力を生じ、

第二相の周囲にひずみエネルギーが蓄積される。変態前の弾

性ひずみエネルギーが大きければ、オーステナイトの自由エ

ネルギーが変化して、IGF変態に影響を与える可能性が示さ

れている。しかしながら、弾性論による計算 20）から、オース

テナイト中に誘起される応力は降伏応力を超えて塑性ひずみ

（エネルギーは小さい）が生じることが示唆されており、IGF

変態に及ぼす影響は小さいと言われている。また、熱膨張率

が大きいVC、ZrC、NbCでは塑性ひずみエネルギーが大き

くなるが、塑性論による計算結果では一番大きいと予測され

るVCにおいてもせいぜい10J/molのオーダーとなっており、

その影響は小さいと考えられている 20）。介在物周辺の転位の

存在などが影響している可能性も残されており、ひずみエネ

ルギーの影響はさらなる検討が必要である。

3.4　�介在物／オーステナイト母相および介在物／�

フェライトの界面エネルギー（格子整合性）20）

IGF生成は介在物／オーステナイト母相の界面エネルギー

が大きく、介在物／フェライト母相の界面エネルギーが小さ

いほど容易になると考えられる。各種の制御因子の定量評価

によると、IGF変態機構の中でも界面エネルギーの影響が大

きいことを示唆しているが、現時点では後述のようにこれま

での知見を統一的には説明できていない。界面エネルギーに

関する主な計算結果 20）では、Ti2O3、Al2O3、MnSおよび

REMでは、オーステナイトよりもフェライトとの界面エネル

ギーが大きく、TiN、TiC、VN、VCおよび BNなどでは逆

にフェライトよりもオーステナイトとの界面エネルギーが大き

い。また界面エネルギー差から推定されるフェライト変態促

進効果は、六方晶系の Ti2O3、Al2O3で a軸を考えた場合や

MnS、REMなどでは小さいが、これらの酸化物で c軸を考

えた場合や Ti、Vの炭窒化物、BNでは比較的大きいことが

示された。TiN、VN、BNなどは優れた IGFの核生成サイト

図 10 核生成サイト近傍における Mn 濃度分布 31 － 33）

図 11 B 添加 Ti 酸化物鋼における IGF の生成機構を示す模式図 25）
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であることが実験的に確かめられており、この計算結果は実

験結果の傾向に良く一致している 20）。界面エネルギーの相対

値を 0-Latticeモデルに基づいて求めた Ishikawaら 39）の結

果でも同様な傾向が示されている。

一方で、Ti2O3、MnSの優れた変態促進効果については界

面エネルギーだけでは十分に説明できない。この理由として

は、Ti2O3には TiN、MnSの核生成サイトとしての効果を有

していることから、上記の TiNの利点を有し、さらに両者と

も 3.2節において示したMn欠乏層 29－32）の影響が大きいこと

を示唆している。

3.5　その他

以上に述べた因子の他に、介在物サイズの影響、変態前の

オーステナイト粒径などが考えられる 20,21）。介在物サイズに

ついてはフェライト臨界核サイズとの関係を考えると、あま

りに小さくなると核生成サイトとしての作用は消失するもの

と思われる。例えば、TiNの場合には低C鋼（0.08％ C）の

923Kでの IGFの核生成サイトとなる臨界サイズが 38nm、

1023Kでの臨界サイズが 160nmという報告がなされてい

る 40）。また、曲率半径が大きいほど IGF生成の活性化エネル

ギーが減少するという考え方や、粒子が大きいほど界面曲率

による効果で界面の平衡濃度が低下し、欠乏層における溶質

原子のバルク濃度との濃度差が大きくなり、領域も拡大する

という別の考え方もある 21）。

変態前の母相オーステナイト粒径の影響も無視はできな

い。周知の通り、IGF変態はオーステナイト粒界からの変態

との競合あるいはその後に遅れて生じるものであり、少なく

ともオーステナイト粒界よりも先に IGFが核生成するといっ

た特別な介在物は残念ながら見つかっていない。したがっ

て、粒界フェライトがまずはオーステナイト粒界に生成する

ことになり、この粒界フェライトの成長に伴って、粒内に炭

素が濃縮し、結果的にフェライトの核生成の駆動力に影響を

及ぼす。一般には IGF変態の駆動力を減少させるものと考え

られる。この駆動力の変化には当然ながら粒径依存性が生じ

る。オーステナイト粒径として 300μmと 30μmの場合を比

較すると、30μmの場合に IGF生成が起こりにくくなるとの

報告 20,21）がなされている。

最後に、前項で Ti2O3に関連して述べたように、複合介在

物では個々の構成粒子の単独機構がうまく重畳して作用して

いる（図 1125）参照）と解釈できるものの、複合析出した場合

には 2つの介在物とオーステナイトとの界面が 3重点を形成

し、これが旧オーステナイト粒界のようなフェライトの優先

核生成サイトとして作用している可能性もある 21）ことを付記

しておきたい。

3.6　IGF変態機構のまとめ

IGF変態機構については、未だに十分解明されていない点

もあるが、これまで述べてきたように主要な金属学的因子に

ついての評価結果は多くの点で実験事実と良く対応してい

る。図 12は古原 41）により示された IGF変態組織の例と IGF

変態の模式図である。このように、Mnの希薄領域の存在と

低エネルギー界面の形成（図ではV（C,N）／フェライト母相

界面）が極めて重要な役割を演じていることはほぼ間違いな

いと思われる。また、古原ら 42－44）によれば今まで述べてきた

ような介在物のほとんどがオーステナイト母相に対して特定

な方位関係を持たず、整合性の悪い界面を形成している。そ

のような「非整合」な第二相粒子上でのフェライトの核生成

では、過冷度が小さい場合には第二相との整合性を優先させ

て核生成が起こるため、通常の粒内核生成とは異なり、オー

ステナイトに対するフェライト結晶方位関係がランダム化す

るという重要な知見も得られている。これは IGFが結晶学的

にも有効結晶粒径 def fの微細化に有効であることを示してい

る。

	4	 	大入熱・超大入熱HAZ靭性の	
向上策とHAZ細粒鋼

鋼構造物の建造コスト低減の観点から、大入熱溶接あるい

は超大入熱溶接（入熱量の目安として30～100kJ/mm程度）

を用いた高能率な溶接施工の利用が近年急激に増えている。

以上のような背景から、厚板母材性能の高性能化に対応しつ

図 12 MnS-V（C,N）より核生成した IGF と IGF 変態の模式図 41）
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つ、大入熱溶接を行った場合においてもHAZ靭性を確保で

きる厚鋼板の開発が広く求められている。入熱量が大きく

なった場合のHAZ靭性に関しても、HAZの有効結晶粒径

（def f）の微細化が有効である点に変わりない。def fの微細化に

はこれまでに説明してきたIGFとHAZにおける変態前のオー

ステナイト粒を微細にするという2つの方法がある。前者の

例が TiN鋼 3）や Ti酸化物鋼 11）である。後者については、入

熱量が大きくなった場合のHAZの熱履歴が、高温での保持

時間が長くなることに加えて冷却条件も極めて徐冷となるこ

とから、特に溶融線近傍における変態前のオーステナイト粒

を微細なままに維持しておくことは至難の業であった。良く

知られているように、変態前のオーステナイト粒の微細化に

対して、TiNによるピン止め効果が最も広く利用されてきた

が、入熱量が大きくなった場合には、TiNをもってしても粒

成長を完全に抑制することは困難となる。この理由は、TiN

は 1200℃以上の高温での滞留時間が長い場合には次第に熱

的安定性を失い、TiN粒子の量が減少したり、あるいはオス

トワルド成長により粗大化するためにピン止め効果を失うこ

とによる。以下では、大入熱・超大入熱対応のHAZ靭性向

上技術として直近開発されている“微細粒子によるHAZ細粒

高靭化技術”を適用したHAZ細粒鋼について紹介する。

HAZのオーステナイト粒の粒成長抑制に対して、窒化物よ

りもさらに熱的に安定な酸化物を利用するという研究・実用

化検討が古くよりなされている。例えば、既出の REM

（O,S）4,45－47）やCa（O,S）23,48－50）などがその例であり、これら

粒子による IGFだけでなくピン止め効果についても報告がな

されている。しかしながら、これらのシーズが上述の超大入

熱のような溶接方法に対して利用可能かどうかについては十

分な検討がなされてきたわけではない。最近の研究において

は、図 13に示すような超微細粒子（数 10nm～数 100nmの

MgやCaを含有する酸化物あるいは硫化物）を鋼中に密に分

散させることにより、オーステナイトの著しい細粒化が実現

されている 51,52）。これらの超微細粒子は、1400℃から水冷さ

れた試験片にて観察されていることから、1400℃の状態で固

溶せずに残存していた粒子であることが確認されている。

IGFの核生成サイトとして利用している酸化物や硫化物が微

細とは言え、数μm程度の大きさのものが主であることから、

これらの新しいピン止め粒子は従来の 1/100～ 1/10程度の

大きさであることになる。図 14に示すように微細分散したピ

ン止め粒子によって、1400℃の高温で 1～100s保持を行った

場合もオーステナイト粒がほとんど成長せずおよそ 70μm程

度を維持したままであり、従来鋼ではまず実現できなかった

極めて強力なピン止め効果が発揮されている 51,52）。このHAZ

細粒化技術を適用した厚鋼板は建築、造船、海洋構造物、

ラインパイプなどの広い分野で使用されている 52）。

図 15は建築用 590MPa級鋼への適用例であり、上段が工

場製造材のボックス柱のダイヤフラム溶接部を模擬した実継

手における溶接金属（WM）、溶融線（FL）、HAZのそれぞれ

のミクロ組織であり、下段は比較として従来鋼のミクロ組織

を示している。HAZ組織の粒径差は歴然としており、HAZ

靭性も良好であることが確認されている。

図 13 超微細なピン止め粒子の例 51,52）

図 14 HAZ 細粒鋼の 1400℃における粒成長挙動 51,52）

図 15  超大入熱溶接条件［87kJ/mm］における建築用鋼の継手ミク
ロ組織 52）
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	5	 	まとめ

本稿では、高性能厚鋼板のHAZ靭性向上技術の一つとし

て有効な粒内変態の特徴と適用例、さらには最近の技術とし

て強力なピン止め効果作用を有するHAZ細粒鋼について簡

単に紹介した。併せて、粒内変態に及ぼす金属学的因子につ

いても、これまでの知見を整理して概説した。本分野は厚鋼

板における重要な研究領域であることから、粒内変態機構な

どの基礎的側面と介在物制御技術など実用的側面において、

確実な知見を蓄積していくことが肝要である。そのことによ

り、本分野のさらなる発展を期待したい。
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