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概要 

 

 本研究では、高強度複合組織鋼板の低温脆化における二段階延性脆性遷移に着目し、サブサイズ

試験片を用いたシャルピー衝撃試験を中心とした実験および考察を行った。 

 複合組織鋼の低温脆化において、吸収エネルギーが二段階で大きく低下する、二段階延性脆性遷

移挙動が見られる場合がある。吸収エネルギーは、温度の低下に伴い、高位の upper shelfから、中

位のmiddle shelfを経て、低位の lower shelfへと遷移する。一方、破面は、upper shelfからmiddle shelf

への遷移と対応して、ディンプルに覆われたマイクロボイド連結型破面から、ディンプルをほとん

ど含まない平坦な低エネルギー破面へと遷移する。middle shelfから lower shelfへの遷移では、破面

はほとんど変化しない。このため、吸収エネルギーと破面との関係を整理することにより、低温脆

化挙動が一段階と二段階のいずれであるかを見分けることができる。 

 middle shelfにおける破壊は、塑性変形を受けた後に発生し、平坦な破面を呈しつつ進展する。こ

の破壊は、フェライト粒内および粒界を伝播経路とし、フェライト粒内では{112}を主として、{001}、

{011}に沿って進展している。一方、同様の破面を呈する lower shelfでの破壊は、塑性変形をほとん

ど受けずに発生し、フェライト粒内の{001}を主な伝播経路として進展している。両者は、発生と伝

播の両方の機構が異なる破壊である。 

 複合組織鋼における延性脆性遷移が二段階となる理由は、軟質組織と硬質組織のそれぞれにおけ

る降伏応力とへき開破壊応力の大小関係を考える、破壊発生の定性モデルによって理解することが

できる。高温では、２つの降伏応力のいずれもが硬質組織のへき開応力よりも小さく、塑性変形が

進行して破壊に至って、高い吸収エネルギーを示す upper shelfとなる。低温では、２つの降伏応力

のいずれもが硬質組織のへき開応力よりも小さく、塑性変形の前にへき開破壊が発生し、吸収エネ

ルギーの小さい lower shelfとなる。中間の温度域では、軟質組織の降伏応力は硬質組織のへき開破

壊応力よりも小さいので、塑性変形が軟質組織で開始するが、硬質組織の降伏応力はそのへき開破

壊応力よりも大きいため、硬質組織が大きく塑性変形する前にへき開破壊が発生し、吸収エネルギ

ーが中位であるmiddle shelfとなる。 

 二段階延性脆性遷移の発現、および、遷移温度には、ミクロ組織の因子が大きく影響する。塊状
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フェライトと硬質組織からなる複合組織鋼では、硬質組織分率の増大によって一段階から二段階へ

と延性脆性遷移挙動が変化し、更に分率が増えると、再び一段階へと変化する。前半の挙動は、破

壊発生の定性モデルにおいて、分率に伴って塑性変形後の硬質組織への応力集中度合いが大きくな

ることによる印加応力に対する硬質組織のへき開破壊応力の低下を考慮することで、upper shelfか

らmiddle shelfへの遷移温度が上昇し、middle shelfから lower shelfへの遷移温度との差が広がって

middle shelfを認識しやすくなることで理解できる。後半の挙動は、発生したへき開き裂の伝播を抑

制するフェライト粒界が硬質組織分率の増大によって消失したため、マクロなへき開破壊の発生が

硬質組織でのへき開破壊の発生のみで律速されることで理解できる。また、構成組織の強度の変化

による影響は、その降伏応力と破壊応力の変化を、破壊発生の定性モデル上で考慮することにより、

遷移温度の挙動を理解することができる。 

 過去の文献との比較から、二段階延性脆性遷移は一般的に起こる事象と考えられる。材料として

は、複合組織において見られる事象であり、構成組織の分率や特性などによって、２つの遷移温度

の差が大きくなることで認知される。また、応力集中の緩和やひずみ速度の低下によって、軟質組

織が降伏しやすくなると、２つの遷移温度の差が大きくなり、認知されやすくなると考えられる。 

 この知見により、技術的・産業的には材料の適正な設計・利用・評価につながる。また、学術的

には、複合組織における組織と靭性の関係を表す定性モデルを提案し、その破壊機構の遷移におけ

る塑性変形の重要性を示すものである。 
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記号・略称一覧 
分類 記号、略称 英語表記 日本語表記 初出 

鋼板 DP dual phase 二相組織 1.3 

 HSLA 鋼 high strength low alloy steel 低合金高強度鋼 5.1 

 

 TRIP transformation induced 
plasticity 

変態誘起塑性 1.3 

     

ミクロ組織 aγ lattice constant of austenite オーステナイトの格子定数

（Å） 
5.2.1 

 B bainite ベイナイト 1.3 

 bcc body centered cubic 体心立方格子 1.3 

 Cγ solute carbon content in 
austenite 

オーステナイト中の固溶炭素

量（wt%） 
5.2.1 

 dα average diameter of ferrite 
grain  

平均フェライト粒径（μm） 4.2.1 

 fcc face centered cubic 面心立方格子 1.3 

 HAZ heat affected zone 溶接熱影響部 1.4.2 

 M martensite マルテンサイト 1.3 

 MA martensite austenite 
constituent 

島状マルテンサイト 1.4.1 

 P pearlite パーライト 1.3 

 VP, Vγ volume fraction of pearlite, 
austenite 

パーライト、オーステナイトの

体積分率（%） 
4.2.1 

 α ferrite フェライト 1.3 

 γ austenite オーステナイト 1.3 

 θ cementite セメンタイト 1.3 
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分類 記号、略称 英語表記 日本語表記 初出 
シャルピー

試験 
AE absorbed energy 吸収エネルギー 1.4.1 

CVN Charpy V-notched シャルピーV字切欠き 2.2.2 

DBT ductile to brittle transition 延性脆性遷移 1.4.1 

DBTT ductile to brittle transition 
temperature 

延性脆性遷移温度（吸収エネル

ギーが upper shelfと lower shelf
の中間となる温度） 

1.4.1 

FATT fracture appearance transition 
temperature 

破面遷移温度（脆性破面率が

50%となる温度） 
1.4.1 

LS lower shelf 下部棚 1.4.1 

MS middle shelf 中間棚 1.5 

Ttr ductile to brittle transition 
temperature 

延性脆性遷移温度（吸収エネル

ギーが upper shelfと lower shelf
の中間となる温度） 

1.4.1 

TS transition start temperature 延性脆性遷移の開始温度 4.3.5 

TF transition finish temperature 延性脆性遷移の終了温度 4.3.5 

TUM transition temperature from 
upper shelf to middle shelf 

upper shelfからmiddle shelfへ
の遷移温度、二段階延性脆性遷

移における第一遷移温度 

2.4.2 

TML transition temperature from 
middle shelf to lower shelf 

middle shelfから lower shelfへ
の遷移温度、二段階延性脆性遷

移における第ニ遷移温度 

2.4.2 

US upper shelf 上部棚 1.4.1 

     

破壊機構 CF cleavage fracture へき開破壊 2.4.1 

 GBF grain boundary fracture 粒界破壊 2.4.1 

 KI stress intensity factor 応力拡大係数 1.4.1 

 kI local stress intensity factor 局所応力拡大係数 1.4.1 

 MVCF microvoid coalescence 
fracture 

マイクロボイド連結型破壊 2.4.1 

 QCF quasi-cleavage fracture 擬へき開破壊 2.4.1 



10 
 

分類 記号、略称 英語表記 日本語表記 初出 
 ⊿σF,X  組織 X のへき開破壊応力のば

らつき 
4.4.2 

 ⊿σY,X  組織X の降伏応力のばらつき 4.4.2 

 σF fracture stress へき開破壊応力 2.4.2 

 σF,X fracture stress of X 組織X のへき開破壊応力 2.4.2 

 σY yield stress 降伏応力 2.4.2 

 σY,X yield stress of X 組織X の降伏応力 2.4.2 

     

破面 FS fracture surface 破面 1.4.1 

 MC microcrack 二次き裂（secondary crackとも

呼ばれる） 
1.4.1 

 MVCFS microvoid coalescence 
fracture surface 

マイクロボイド連結型破面 2.3.1 

 LEFS low energy fracture surface ディンプルをほとんど含まな

い平坦な破面 
2.3.1 

     

引張特性 El elongation 全伸び 2.2.1 

SS曲線 true stress true strain curve 真応力-真ひずみ曲線 A7.2 

TS maximum tensile strength 大引張強度 1.5 

UEl uniform elongation 均一伸び A7.2 

UYP upper yield point 上降伏点 2.2.1 

σ0.2% 0.2% proof stress 0.2%耐力 2.2.1 

     

観察、解析 EBSD electron backscattering 
diffraction 

電子線後方散乱回折 2.2.3 

 FE-SEM field emission scanning 
electron microscope 

電界放出型走査型電子顕微鏡 2.2.1 

 GB grain boundary 結晶粒界 3.2.2 
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 GOS grain orientation spread 結晶粒内方位分散 2.2.3 

 ID indistinguishable 結晶粒界、粒内いずれか判別で

きない割れ 
3.2.2 

 IPF inverce pole figure 逆局点図 2.3.2 

 IQ image quality EBSD 法における回折パター

ンの鮮明度 
2.3.2 

 TG transgranular 結晶粒内割れ 3.2.2 

 XRD X-ray diffraction X 線回折 5.2.1 

 θ001, θ011, 
θ112 

 破面ないし二次き裂トレース

と低指数面{001}, {011}, {112}
トレースが成す角の大きさ 

3.2.2 

     

その他 ND nominal direction 板厚方向 2.2.2 

 RD rolling direction 圧延方向 2.2.1 

 TD transverse direction 板幅方向 2.2.1 
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供 試 材 一 覧  

St e el s 
C h a pt er Mi cr o str u ct ur e * 

C o m m e nt s 
2  3  4  5  A 2  A 3  A 7  α P  B  M A  

F P ✔  ✔   ✔        8 5  1 5  0  0   L ab or at or y s c al e hi g h str e n gt h m u lti-str u ct ur al ste el s h e et s c o nt ai ni n g p ol y g o n al 

f errit e wit h v ario u s h ar d str u ct ur es.  T h eir ori gi n w as o n e i n g ot c o nt ai ni n g 0. 1 5 C- 

1. 7 7 Si- 1. 4 8 M n- 0. 0 0 5 P- 0. 0 0 1 S- 0. 0 0 1 N ( wt %).  T h eir n u m b ers , 2, 1 4, a n d 3 8, 

c o rr esp o n d t o t h eir v ol u m e fr a c tio n s of M A ( %). 

M A 2       ✔        8 1  1 7  0  2 

M A 1 4       ✔        8 0  0  6  1 4 

M A 3 8       ✔        6 2  0  0  3 8 

P 0 ( H M)   ✔     ✔   ✔  1 0 0  0  0  0   1 wt % Si - 2 wt % M n st e el s h e et s c o nt ai ni n g v ari o u s c ar b o n c o nt e nt s , fr o m 0.0 0 5 t o 

0. 1 5 wt %.  T h eir n u m b ers , 0 t o 2 1, c orr es p o n d t o t h eir v ol u m e fra cti o n s of p e ar lit e ( %). P 2   ✔         ✔  9 8  2  0  0 

P 3   ✔         ✔  9 7  3  0  0 

P 7   ✔         ✔  9 3  7  0  0 

P 1 6   ✔         ✔  8 4  1 6  0  0 

P 2 1   ✔         ✔  7 9  2 1  0  0 

L M         ✔     1 0 0  0  0  0   F ull y f e rriti c ste el s h e et s c ot ai ni n g p ol y g o n al f e rrit e wit h v ario u s gr ai n di a m et ers. 

“ L M ” a n d “ H M ” c o rr esp o n d s t o t h eir M n c o nt e nt s, 0. 0 5 wt % a n d 2 wt %. “ T ” m e a n s 

c o nt ai ni n g 0. 0 3 wt % titu ni u m. 

L M T         ✔      1 0 0 0  0  0 

H M T         ✔      1 0 0 0  0  0 

A           ✔    B + α  + M A   L a b or at or y sc al e hi g h str e n gt h m u lti-str u ct ur al ste el s h e et s. We h a d e v al u at e d t h e m 

b ef or e t hi s st u d y.  T h eir v ol u m e fra c tio n s h a d n ot b e e n e v al u at e d. B           ✔   α  + M + B 

C           ✔   α  + B + M A 

D           ✔   B + M A 

E           ✔   B + M A 

F           ✔   M + α  

                                       * T h es e n u m b ers s h o w t h e v ol u m e fr a c tio n s ( %) 
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第 1 章 序論 
 

 本章では、鉄鋼材料の特に自動車用鋼材の改善に対する社会的要請、複合組織鋼板の特性につい

て研究する技術的意義、そして研究対象とした高強度鋼の衝撃破壊についての従来知見について述

べる。そして、研究対象とした高強度複合組織鋼板における延性脆性遷移挙動の評価結果を紹介し、

そこから、本論文における目的を述べ、本論文全体の構成を示す。 

 

1.1.  人類史における鉄鋼材料 

鉄は人類史において極めて重要な材料である。鉄の使用は、まず、祭祀用として隕鉄が使用され

たことに始まるが[1-3]、その段階では、鉄が人類史に与える影響は小さいものであった。西アジア

において鉄鉱石や砂鉄を用いた鉄の生産が始まると[4,5]、古代ヒッタイト帝国が、量産した鉄を武

器として用い、青銅製武具を有する周辺国を軍事的に圧倒するなど[6-8]、以降は素材としての鉄が

人類史に深く影響を与えている。そして、鉄は、農具や工具などの民生用にも使われ、各分野の生

産性を大きく向上させた[9-13,231,234]。また、古代日本では、大量の鉄器を取得するには大陸から

鉄塊を輸入する必要があったことから、鉄を求めて社会体制の変革を迫られたとする説もある[14]。

鉄器の有無は文明の発展度合を大きく左右し、Diamond[15]は汎用的な素材としての鉄を先行して手

に入れる条件が揃っていたことを、大航海時代においてヨーロッパ文明が新大陸を征服しえた因子

の一つに数えている。 

更に、欧州での産業革命期において、英国や北欧における鉄の生産は、ドイツで始まった高炉法

の革新を受け、各国の森林資源を大量に動員しながら大きく上昇した[2,16,17]。生産された鉄は、

高温に耐える材料として蒸気機関を構成し[18]、強度と耐久性に優れた材料として産業装置の機械

化と建屋の大型化を実現した[18-21]。鉄の大量供給は、出力と自由度との飛躍的な向上をもたらす

エネルギー革命、すなわち自然力（水力、風力、人馬などの動物）から科学力（蒸気機関）への転

換、の恩恵を人類が享受するための必須要素であった。 

18 世紀末から 20 世紀初頭の近代において、木炭からコークスへの製鉄原料の遷移[22,23]やベッ

セマーの溶鋼法（転炉法）[23-25]などの多くの技術革新により、炭素量を制御した高品質な”鉄鋼”

の大量生産が始まった。この時代には人類の活動のグローバル化が進んだが、これは鉄道と蒸気船

という高品質な鉄鋼材料を用いた陸海の移動手段の革命によってもたらされた[17,20,26,27]。 

このように、素材としての鉄の普及、使用量の増大、そして特性の向上は人類史に大きく影響し

ている。この観点から、人類史を石器時代、青銅器時代、鉄器時代に区分する三時代区分法が一般
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的に受容されている[23,28]。また、特に転炉法の普及した 1870年代以降を「鋼の時代」と呼ぶこと

もある[16]。Fig 1.1 に現代世界における主要な素材の生産量を示す[29-34]。鉄鋼の生産量は、伝統

的な素材である木材およびセメントと同等であり、また、我々の身近に氾濫するプラスチックを凌

ぐ。他の金属材料（Al、Cu）の生産量は、鉄鋼と比べると、文字通り、桁違いに小さい。 

金属材料はセメント、木材、プラスチックと比べて展性、耐疲労特性、耐熱性などの様々な特長

を有しており、多くの建築物、工業製品の基幹材料として用いられる。鉄鋼は、その金属材料を代

表する素材として、今日も君臨している。ここまで、鉄鋼材料が産業革命以降に社会に大きく影響

した用途として蒸気機関、産業機器、建造物、鉄道、船舶を挙げた。現在は、社会における動力の

主力は蒸気から電気へ、地上輸送の主力は鉄道から自動車へと置き換わったが、電気事業（発電・

送電・利用）[35-37,235]も自動車産業[38,39]も鉄鋼材料をふんだんに用いることで成り立っている

ことに変わりはない。 

Fig. 1.2に 2009～18年の 10年間における粗鋼生産の盛んな各国での生産量の推移を示す[29]。中

国の生産量が他国を圧倒しているため、(a)中国を含むグラフと(b)含まないグラフとを示す。日本を

含むほとんどの国では、リーマン・ショックによる 2009年の短期的な冷え込みを除き、この 10年

の粗鋼生産量は横ばいであり、その水準は高い状態で安定している[40]。一方、 大の生産国であ

る中国や進境著しいインドでは生産量が右肩上がりに増加している。これは、両国の経済発展の段

階が社会資本の蓄積段階にあって、製造業・建設業による鉄鋼の内需が旺盛であることを示す[40]。

このため、世界全体の粗鋼生産量は増大しており、2009 年の 12.4 億 ton から 2018 年は 18.1 億 ton

と、わずか 10年で 1.5倍となっている。鉄鋼の使用量はその国の国内総生産の上昇によって増加す

る傾向にあり[41]、今後も中後進国の経済発展に伴って世界の鉄鋼需要は増加し続ける可能性があ

る。 

鉄が広く使われる主な理由をFig. 1.3に示す。鉄は地球上に多量に存在する元素のひとつであり、

地殻中の元素に占める割合（クラーク数）では O、Si、Al に次ぐ４位（4.7%）に位置する[42,43]。

例えば、その他の金属元素で次点に位置するTiの割合は 0.5%と少なく、それ以外はいずれも 0.1%

未満であり、鉄の存在量はずば抜けている。 

 この存在量をもって鉄の歴史的な優位性が説かれる場合もあるが[44]、同じく金属元素である Al

は 7.6%とそれ以上に存在しており、単純な量のみで語ることはできない。鉄の持つもう一つの優位

性は、酸化還元反応に対して適度な安定性を有するため、自然界での濃縮と、人工的な精錬による

分離とがいずれも比較的容易であったことにある。自然界において濃縮しやすく、存在量が多いこ

とから、採取しやすい場所に豊富に鉱石がある[43,45]。経済的に採掘可能な鉄の埋蔵量は約 800 億



15 
 

ton（2005年時点)であり、次点のAlは約 120億 tonと他の金属元素を圧倒する。更に、酸化鉄から

なる鉄鉱石から還元反応によって銑鉄を得る手段は、レンガ等の耐火物からなる炉で木炭（現在は

コークス）によって加熱すればよく[46,47]、電気分解を要するAlや複雑な化学反応を通じて得られ

るTiなどと比べ、技術的に圧倒的に容易である[48,49]。 

 また、自然界に大量に存在し、かつ酸化・還元も用意であることから、地球上の生命体はその発

生以来、絶え間なく多量の鉄イオンにさらされて進化・適応してきた。このため、鉄そのものによ

る人体への悪影響は小さく、「鉄中毒」のような症状が現れることは無い[50-52]。これは、鉛やすず

[63]といった、精錬が比較的容易な他の金属元素と比べ、鉄が非常に優位な点である。 

 ここまで述べた通り、鉄は安価かつ多量に提供しうる無二の金属元素である。そして、その利用

にあたって形状を整えることが容易であること[8,53,54]、強度や耐破壊特性のほかに熱や酸にもあ

る程度耐えるなど優れた特性を複合して持つこと[48,52-55]、更に、利用時の鉄そのものによる健康

被害[50-52]や、発火・有毒ガス発生・放射線等による間接的な悪影響を引き起こす懸念も他の金属

元素[48]に比べて小さく、安全に用いることができる。 

 そのため、鉄は移動手段、動力、構造物の他にも、身近な各種生活用品や、歴史的には、各種武

装として利用されている。これらの特長を併せ持つ素材は他に見当たらず、代替が困難である。鉄

の素材としての優位性は揺るがないと考えられる。 

 以上に示したように、鉄鋼材料は今日の社会においても基幹を成す材料であり、「鉄器時代」「鋼

の時代」がいまだに続いている。よって、その改善は広く社会に利益をもたらす。続いて、鉄鋼材

料の用途と社会からの要請について述べる。 

 

 

1.2.  自動車用鋼板への社会的欲求 

2018年の日本の粗鋼生産量は104百万 tonであり、中国、インドに次いで世界3位に位置する（Fig. 

1.2[29]）。Fig. 1.4に日本での 2018年 4～9月における普通鋼の用途別受注実績を示す[56]。土木・建

築向け、自動車向け、船舶向けの占める割合が大きく、それぞれ全体の 33%、32%、13%を占める。

この 3つの用途で全体の約8割を占めており、次いで各種機械向けや容器向けの受注が多い。特に

自動車向けの鋼材は、普通鋼のみならず、特殊鋼の用途別受注実績でも 1/3を占めている[56]。 

 鋼材にはそれぞれの用途において、特性の改善、安定供給、コスト低減などが求められているが

[44,57]、本論文では自動車向けの鋼材に対する社会的な要請に注目する。日本において、戦後の鉄

鋼業は自動車製造業とともに発展している。Fig. 1.5に示す通り、国内の粗鋼生産量は自動車生産台
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数と並行して増大している[38]。また、量のみならず、鋼材材質や溶接などの鋼材利用技術も、鉄

鋼メーカーと自動車メーカーとの相互研鑚によって進歩してきた[24,38,57]。 

自動車産業は、社会から環境負荷の低減を強く要請されている[58]。国内では、1960年代から大

気汚染防止のための排気ガス規制が布かれていた。更に、1980 年代から 90 年代にかけて、温室効

果ガスによる地球温暖化が課題として認識されるようになると、自動車の走行中の二酸化炭素（温

室効果ガス）の排出抑制、すなわち単位量の燃料での走行距離の長距離化（燃費の改善）が強く望

まれるようになった。Fig. 1.6に国内の部門別二酸化炭素排出量を示す[59]。自動車および船舶から

なる運輸部門は、直接および間接排出量ともに全体の約２割を占め、産業部門に次いで大きいこと

から、その二酸化炭素の排出抑制は急務である。 

日本は、1997 年に署名した京都議定書において、温室効果ガスの削減目標を 1990 年比で-6%と

定め[60]、また、直近では、2015年に国連総会にて議決された「持続可能な開発目標（SDGs : Sustainable 

Development Goals）」に応えるため、2030年度に温室効果ガスを-2013年度比で 26%削減する方針を

示している[61]。運輸省（現、国土交通省）による燃費基準の制定は、第二次オイルショックの起

きた 1979 年に始まったが、温室効果ガスである二酸化炭素の排出量削減を目的に、1990 年代に入

って順次燃費基準が改定されるようになった[62]。Fig. 1.7に主要国における乗用車の燃費実績の経

年変化と将来の目標値を示す[63]。各国ともに燃費改善に向けた意識は高く、いずれの国も 2025年

には 2005年比でおおよそ倍の燃費を目標としている。国によって、目標とする燃費を達成できない

車への対応は異なるが、日本では燃費優良な車を、その購入に要する税金を優遇する「エコカー減

税」[64]の対象車とすることにより、実質的に燃費劣位な車にペナルティを課してその販売を抑制

するなどしている。 

このように、自動車の燃費を改善するよう、社会面および産業面からの強い要求がある。続いて、

その実現手段について述べる。Fig. 1.8に国内のガソリン乗用車における燃費と車両重量との関係を

示す[65]。回生エネルギーを活用するハイブリッド車は通常のガソリン車と比べて２／３～１／２

倍の燃料で同距離を走行することが可能であり、燃費の改善にはパワートレイン（車の動力源およ

び動力伝達装置）の効率化が非常に有効であることが分かる。一方、いずれの点群においても車両

重量が軽くなるほど燃費が改善しており、重量が半分になれば走行可能な距離は倍増する。このこ

とから、車両重量の軽量化も燃費改善への有効な手段と言える。近年は電気自動車も徐々に一般化

しており、パワートレインの進化による燃費改善[66]が進んでいるが、Fig. 1.9に示す通り、例えば

燃料電池車であっても車両の軽量化によって走行効率は大きく改善するように、車両の軽量化はパ

ワートレインの進化と相乗して、大きく燃費を改善する手段となる[67]。 
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Fig. 1.10 に示す通り、一般的な自動車の車両重量の７割は鉄が占めている[68]。鉄鋼材料の用途

に占める自動車の割合は高かったが（Fig. 1.4）、逆に自動車産業の側から見ても、鉄鋼材料は非常

に重要な素材であることが分かる[39]。Fig. 1.10では、今後、車体重量に占める鉄の割合は低下し、

非鉄金属や樹脂の割合が増加すると推定されている。これは、鉄よりも比重の小さいアルミニウム

合金や CFRP（carbon fiber reinforced plastic：炭素繊維強化プラスチック）を利用する、いわゆ

る“マルチマテリアル化”が進むと想定することによる[69,70]。しかし、マルチマテリアル化が進

行したとしても、依然として車両重量に占める鉄の割合は高い。これは、特性面の課題[71,72]のほ

か、鉄鋼材料と比べてアルミニウムなどの軽量材料の供給力が乏しいこと[29,30,33]、また、特性に

優れたアルミ合金は高価であること[73]が原因であり、特に大衆車においては引き続きその重量の

大部分を鉄が占める状態が続くとみられる[68,69]。このため、自動車の燃費向上に向けて、現在の

ところ鉄製である部品に対し、引き続き鉄を用いながら軽量化する手段が望まれている[66]。 

続いて、自動車の車体における鉄鋼材料の使われ方について述べる。Fig. 1.11に車両の重量に占

める部品群ごとの割合を示す[70]。鉄鋼材料はこのうち「車体（37%）」「シャシ（30%）」の大部分

を占める[74]。Fig. 1.12およびTable 1.1に、自動車の車体における鉄鋼材料の使用部位と[37,57]、鋼

板の代表的な用途において要求される特性を示す[57,75]。鉄鋼材料は様々な部位に用いられている

が、例えばドアなど外から見える部位には外観品位に加えて滑らかな形状を出すための張出成形性

とが求められ、一方でシャシに用いる鋼板には耐久強度（耐疲労特性）が必要となるなど、部位に

応じて要求特性が異なる。これらの部品を軽量化する も単純で効果的な手法は、部品の形状をそ

のままに、使用する鋼材を薄くすることである。しかしながら、車体を構成するこれら部品には衝

突時に乗員の安全を担保するための衝突安全性が求められる[76]。部品の板厚を薄くしては、それ

だけ各部品の破壊に要するエネルギーが低下することになり、衝突安全性の観点からは不利である。

自動車の衝突安全性は、ちょうど燃費改善と同じく、1990年代から要求される基準が順次高まって

いる[38,77]。 

この相反する２つの要求、「車体軽量化」と「衝突安全性向上」に対し、鉄鋼材料はその強度を

高めることで対応した[78-80,233]。ここで用いられる高強度薄鋼板は、国内では「ハイテン（high 

tensile strength steelより）」、海外では「HSS（high strength steel）」と呼ばれ、様々な部品に適用され

ている。このため、Fig. 1.13に示す通り、鉄鋼材料の国内生産量は 1970年代から増減しない一方で、

そこに占める高強度材の割合は漸増している[38]。 

また、高強度材の割合だけでなく、その質も変化している。Fig. 1.14に衝突安全性に特に寄与す

る骨格部の１部品（center pillar）に適用される鋼板の強度の変遷を示す[38]。1990 年代前半までは
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引張強度 400MPa未満の、JIS規格[81]においてハイテンと分類される中でも比較的軟らかな鋼材の

適用がほとんどであったが、20 世紀末から徐々に強度が上昇し、わずか 10 年余りでその強度が 2

倍近くに上昇したことが分かる。Fig. 1.15に、1990年以降における、乗用車の平均重量と燃費との

関係の推移を示す[79]。日本では、1990 年代初期には車体重量が増加しているが、高強度材が適用

され始めた 1990年代末からは車体重量の増加は収まり、燃費の改善のみが進んでいることが分かる。

この燃費向上は、パワートレインの改善に加え、衝突安全性の確保やハイブリッド化のためのバッ

テリー搭載などのために車体重量が増加しようとするところを、高強度鋼板を積極的に採用するこ

とによって重量の増加を相殺して性能の割に軽量な車体を実現しえたため、燃費が大きく向上した

と考えられる。 

このように、鉄鋼材料は自動車車体重量の大半を占めており、自動車に対する社会的なニーズで

ある燃費改善と衝突安全性向上に対し、その強度を高めることで応えている。自動車から直接、間

接に排出される温室効果ガスの更なる削減と、より安全な車体の追及とを進めるには、他の様々な

技術開発と合わせて、鉄鋼材料をいかに高強度化していくかを検討し、実現することが求められる。 

 

 

1.3.  複合組織鋼板を研究対象とする技術的意義 

 「鋼」とは鉄と炭素の合金である[54]。鉄－炭素合金の準安定平衡状態図（Fe-Fe3C 系）を、Fig. 1.16

に示す。鋼の炭素量は bcc（体心立方格子）相であるフェライト（α）の 大固溶限（0.02 mass%）

が下限であり、fcc（面心立方格子）相であるオーステナイト（γ）の 大固溶限（2.18 mass%）が

上限である。この炭素量の範囲における室温での安定相は、一貫してフェライトとセメンタイト

（Fe3C、θ）である。しかしながら、鉄鋼材料においてはフェライトの形態や炭素の存在状態が大

きく変化しうる[232]。Fig. 1.17に共析点（0.77 mass%）以下の炭素を含む亜共析鋼で見られる代表

的な光学顕微鏡組織を示す[82]。(a)はフェライト単相組織であり、炭素をほとんど含まない鋼で見

られる組織である。(b)はオーステナイトから（フェライト＋セメンタイト）への共析反応によって

得られるパーライト組織であり、フェライトとセメンタイトが細かく層状に重なっている。(c)はマ

ルテンサイト組織であり、オーステナイトを室温まで急冷することによって得られる。この組織で

は炭素はセメンタイトとならず、固溶状態のままフェライトに閉じ込められる。また、フェライト

の結晶粒はラスと呼ばれる一方向に伸長した板状となり、その厚さは数 100 nm と非常に微細で、

更に内部に多量の転位を含む[83]。(d)はベイナイト組織であり、オーステナイトからの相変態によ

ってフェライトおよび／またはパーライトが得られる温度域とマルテンサイトが得られる温度域と
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の間の温度域で得られる。ベイナイト組織を構成する相はパーライトと同様にフェライトとセメン

タイトであるが、その形態が大きく異なり、マルテンサイトと同様にラス状のフェライトを主体と

し、その境界や内部に微細なセメンタイトが含まれている[84]。 

 鋼の特性は、炭素の含有量に加え、合金元素の添加や熱処理によって変化する炭素の存在状態に

よって大きく変わる[53]。Fig. 1.18 に各組織の強度レベル[85]を示す。金属材料は「固溶強化」「転

位強化」「細粒化強化」「析出強化」の４つの機構によって強化する（Table 1.2）[86,87]。鉄鋼材料

を強化するには、これらの強化機構が効いた強い組織とすればよい。例えば、Fig. 1.17, 1.18で示し

た４つの組織のうち、特にマルテンサイトは、先述した固溶している炭素が大きな固溶強化をもた

らすため、高い強度を示す[83]。このマルテンサイトを得ることは容易であり、相応の炭素を含む

鋼を加熱してオーステナイトとし、水等の冷媒によって急冷すれば得られる。このため、中世ドイ

ツ[88]や日本[89]などの刃物においても、刃先にマルテンサイトが認められる。また、パーライトを

伸線加工した、転位強化が大きく効いた組織も非常に高い強度を示し、高強度ワイヤー[90]として

活用されている。 

 しかしながら、マルテンサイトや伸線加工したパーライトには、軟質なフェライトに比べて、見

劣りする特性も多く、用途が限定される。例えば、自動車用の鋼板には成形性が必要となるが、こ

れらの高強度組織は延性が劣位であり、自動車用部品に成形することは困難である。また、自動車

用の鋼板には車体の生産性を高く維持するために良好な溶接性が求められるが、これらの高強度組

織は溶接性を大幅に劣化させる炭素[91]を多量に含むことで強化されているため、強度と溶接性の

両立が困難となる。他にも外観、耐食性など様々な特性が自動車用鋼板には求められるが、高強度

とそれら特性とを両立することは簡単ではない。 

 ところで、先述の通り、日本刀は高強度のマルテンサイトを使用しているが、ただ硬いだけでは

耐久性に乏しい刀となり、実用的では無い。そのため日本刀では、化学組成の異なる鋼と重ねあわ

せて鍛造したり、刀の中で冷速を変えたりすることにより、刀の部位に応じて高強度の部位と低強

度で耐久性に優れる部位とを組み合わせ、実用性の高い品質を得ている[88]。このように、複数の

特性を具備する材料を得るには、特性の異なるものを組み合わせて使用することが効果的である。

Table 1.2に示した４つの強化機構の効き方が異なる部位（組織）を組み合わせることによる「複合

強化」である。 

 近年の鉄鋼材料においては、Fig. 1.17に示した特性の異なる組織を、ミクロレベルで混在させた

「複合組織（multi-structure）」を実現することで、複数の特性に優れた鋼材を得ることが一般的に行

われている[92]。代表的な鋼板における強度と延性との関係をFig. 1.19[93]に示す。特に広く知られ、
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活用されているのはDP（dual phase）鋼である。DP 鋼とは軟質なフェライトと硬質なマルテンサイ

トとからなる複合組織を有する鋼材であり、フェライトに由来する高い延性と、マルテンサイトに

由来する高強度とを合わせ持つ優れた材料である[94,95]。強度と成形性とを両立する目的から、DP

鋼以外では、マルテンサイトの一部を非平衡なオーステナイトとすることで更に延性を高めたTRIP

（transformation induced plasticity）鋼[96-98]が実用化されている。この他にも、ベイナイトを活用す

る CP（complex phase）鋼[99]、焼戻マルテンサイトとオーステナイトからなる QP（quenching & 

partitioning）鋼[100]など様々な複合組織鋼が考案されている。 

 複合組織鋼を活用するうえで重要な点は、これらの鋼のほぼ全てが熱力学的な平衡状態を使って

おらず、熱処理の条件などを変えることによって構成する組織の割合（組織分率）やそれぞれの組

織の内部構造をある程度自由に変更することが出来ることにある。このため、同一の化学組成から

であっても、ミクロ組織を変えることで、異なる特性を持った材料を作り分けることができる[101]。

よって、目的に応じた材料設計を行う際には、組織分率や構成する個々の組織の性質が全体の特性

にどう影響するかを理解し、適正に制御することが求められる。 

 しかしながら、様々な特性に対して、複合組織鋼の組織因子との関係は十分に明らかとなってい

ない。例えば、基本的な特性である強度－延性バランスでさえも、組織分率などの影響は十分に予

測ができず、また、各因子の作用メカニズムは不明である[102]。この理由として、複合組織鋼の歴

史がまだまだ浅く、基礎検討が十分に進んでいないことが挙げられる。Figs. 1.13, 14で示すように、

複合組織鋼を主体とする高強度鋼板の自動車への適用は 1990 年代後半からの足元四半世紀におけ

る出来事でしかない[38]。 も広まっているDP鋼であっても、本格的な採用からの歴史は浅く、日

本鉄鋼協会での 1996年の自動車用鋼板全体のレビューであってさえ、DP鋼には全く触れられてい

ない[103]。 

 このように、鋼板の高強度化は炭素の活用によって容易に達成できるが、広く高強度材料を利用

するには強度以外の特性との兼ね合いが重要である。その有力な手段として、複合組織の活用が進

んでいるが、組織分率などの因子と特性との関係や、作用メカニズムの検討は不十分である[102,104]。

産業面からはこれらの知見は商品設計と品質管理に不可欠の知見である。また、複合組織化は、鉄

鋼材料に限らず、他の素材でも活用されるべき技術[105,106]であり、鉄鋼材料において、その特性

発現のメカニズムに迫ることは、材料科学全体の見地からも意義深い。 
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1.4.  高強度鋼板における脆性破壊 

1.4.1.  脆性破壊の発生機構と延性脆性遷移 

自動車用の鋼板には、構造体としての特性を満足するため、外観や意匠性を満足するため、そし

て、工業製品としての生産性を満足するため、多様な特性が要求される。先に示したTable 1.1に自

動車用鋼板に要求される主な特性をまとめた。様々な特性のうち、鋼板の複合組織による高強度化

に対応する変化に関して も検討が進んでいるのは延性であり、いまだ特性支配メカニズムは明確

とは言えないものの、多くの検討が成されている[95,102,107]。 

先述の通り、自動車用鋼板における高強度化の目的は「板厚を薄くすることによる軽量化」と「衝

突時の破壊特性の向上」とを両立することにある。すなわち、板厚を減らすことによる衝突時の吸

収エネルギーの低下を、高強度の材料を適用することで単位板厚当たりの吸収エネルギー（AE：

absorbed energy）を高めることで補うことが高強度化を図る目的である[92,108,109,110]。一方、鋼材

を高強度化すると、破壊時の 吸収エネルギーが極端に低下する、いわゆる脆性破壊が起こることが

一般に知られている[53,54,87,111]。このことから、不適当な高強度化では、本来の目的である衝突

安全性が確保できないことも想定される[112,113]。 

Fig. 1.20に、様々な高強度鋼板における、衝突を模擬した圧潰試験での吸収エネルギーと鋼板の

引張特性との関係を示す[113]。圧潰試験における吸収エネルギーは、鋼板の強度上昇に伴って向上

する[110]ことが期待されるが、強度が非常に高い鋼板では、強度や引張特性とは必ずしも対応しな

い場合がある。圧潰試験は複雑な破壊現象を評価しており[114-118]、結果の変動の原因を１つの因

子のみに求めることは困難であるが、材料の脆性破壊はその劣化の一因となる懸念がある

[112,119,120]。 

本稿は複合組織鋼の脆性破壊に注目し、特に高強度薄鋼板の延性脆性遷移（DBT：ductile to brittle 

transition）について研究を行う。そこで、以下に鉄鋼材料における脆性破壊に関する従来の知見を

まとめる。なお、「脆性」「脆性破壊」あるいは「脆性破面」といった言葉の定義は、特に鉄鋼材料

においては判然とせず、話者によって異なる[121-126]。本稿における「脆性」は「期待される吸収

エネルギーを要さずに、極めて小さなエネルギーを受けて破壊する現象」とする[121,122]。本稿に

おけるこれらの用語の定義は、末尾のAppendix 1に別途まとめる。 

鉄鋼材料における脆性破壊の研究は、第二次大戦後に米国で戦時標準船の事故が立て続けに起き

たことを端緒として、材料力学と金属材料学の両面から本格的に進められた[127,128]。材料力学の

面では破壊力学と呼称される分野が確立され、欠陥の存在と応力集中が鋼材の脆性破壊を引き起こ

す主要な因子であることが知られるようになった。一方、材料面ではシャルピー衝撃試験（Charpy 
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impact test）等による靭性特性値の評価[127,129]と、破面観察により得られる破壊起点および破壊の

伝播挙動の情報[130,131]から、知見の体系化が進んだ。 

鉄鋼材料において脆性破壊を引き起こす現象としては、上記の戦時標準船の事故原因である、低

温脆化がよく知られる。また、脆性破壊の定義によっては、低温脆化の他に、水素脆化、（金属）疲

労、応力腐食割れ、クリープ脆化などが含まれる。いずれも鋼材の用途によって大きな課題となる

現象であるが、これらのうち、上述の自動車用鋼板における衝突時の破壊と定性的に対応する破壊

現象は低温脆化である。低温脆化は温度の低下に伴って転位の易動度が低減することで起こるが、

衝突による高速変形では変形速度が大きく、単位変形あたりの転位の移動時間が制限されるため、

転位の易動度が低下した場合と類似する現象が起こると考えられる。 

破壊の起こりやすさが転位の運動によって変化するメカニズムは、以下のように説明される

[132,236]。均質な材料における破壊は応力の集中部、例えば、き裂先端において発生する。系全体

に印加される応力の上昇につれて応力集中部の応力は高まり、その応力によるき裂進展力が破壊に

よって新たに生じる表面のエネルギーを超えると破壊が進展する。この際、き裂先端に転位が発生

すると応力集中が緩和される。Higashidaら[133,134]は、き裂を開口する方向に引張応力をかけた際

にき裂先端から生成された転位がき裂周辺に発生させるき裂面に垂直な法線応力の分布を計算した

（Fig. 1.21）。これによれば、「引張」応力をかけて発生した転位の内部応力場によってき裂先端に

は「圧縮」の応力集中が発生している。この、転位が応力集中を遮る「転位遮蔽効果（crack-tip shielding 

by dislocation）」によって、転位はき裂先端における破壊の伝播を抑制する。 

この微小き裂からの破壊の伝播と転位遮蔽効果との競合を、Fig. 1.22に示す、縦軸を応力拡大係

数（KI = σ0・(2πa)1/2・F （σ0、a、Fはそれぞれ外力、き裂長さ、形状因子））[135]、横軸を印加

応力とするFig. 1.22のグラフで整理する[133]。印加する応力の増大に伴い、見かけの応力拡大係数

は図中の点、O → D → B の順に増大する。しかしながら、先述のとおり転位遮蔽効果を考慮した

局所応力拡大係数 kIは転位が容易に運動する系であれば、O からA のように、転位の発生に合わせ

て低下するため、O から徐々に上昇することになる。kIが上昇し、き裂進展力が新生面の表面エネ

ルギーを上回るようになる Griffis レベルを超えると、き裂が進展して破壊が起こる。この整理は、

材料において塑性変形、すなわち転位の発生と移動、が進みやすければ材料が破壊しづらくなるこ

とを示す。温度が低く、転位が運動しづらい条件では、外力に対して kIが上昇しやすくなり、O か

らC のように、より小さい印加応力で破壊の条件を満たすようになる。 

ここで、先述した鉄鋼材料の高強度化はすなわち塑性変形を進みづらくすることに他ならず、温

度低下と同様に、定性的には材料の破壊を助長すると考えられる。以上の観点から、高強度鋼板に
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おいて低温脆化の挙動を把握し、改善方案を考えることは重要である。 

Fig. 1.23に、鉄鋼材料における破壊現象の支配因子を整理する[136]。ここまで述べたように、破

壊はき裂などの先端に応力が集中し、その応力が材料の破壊に対する耐力を超えた場合に起こる。

応力集中の度合いは、その起源となるき裂などの欠陥の性質（例えば、き裂長さなど）と、そこに

かかる印加応力によって決まる[132]。材料の耐力は、破壊の発生と伝播に対する耐力に大別される

[137]。そして、それらの影響度合いは、温度などの環境因子によって大きく変化する。破壊を抑制

するため、Fig. 1.23に制御範囲として示す領域において様々な対策を取ることができる。その 適

解は、生産対象や利用可能なリソース等によって、ケース・バイ・ケースで判断されるものである。

よって、学術的には、個々の因子と現象との関係を理解し、その判断の根拠を整備することが重要

である。本研究では、鉄鋼材料の高強度化に伴う破壊特性の変化に注目し、高強度化を支配するミ

クロ組織因子と破壊との関係に注目する。 

Fig. 1.24に、鉄鋼材料における典型的な低温脆化挙動として、シャルピー衝撃試験での吸収エネ

ルギーの試験温度に伴う変化の模式図を示す[125,129]。試験温度が高いと破壊に伴う吸収エネルギ

ーが大きいが、試験温度が低いと吸収エネルギーが極端に低下する脆性破壊を起こす。吸収エネル

ギーはそれぞれのエネルギー順位で安定する。高い吸収エネルギーで安定する温度域を upper shelf

（US、上部棚）、極めて低い吸収エネルギーで安定する温度域を lower shelf（LS、下部棚）と呼ぶ。

両者の間の温度域では、一般に吸収エネルギーは連続して変化しており、遷移温度域と呼ばれ、特

に吸収エネルギーが両者の中間値となる延性脆性遷移温度（ductile-to-brittle transition temperature, 

DBTT, Ttr）を指標として評価する。 

破壊特性の制御には、破壊がどこでどのように発生し、進展したかを知ることが必要である。そ

の情報は破面、すなわち破壊によって形成された新生面、から得ることができる[130,131]。USにお

ける破面は、ボイドが形成、成長してなるディンプル（dimple）と呼ばれる微小なくぼみがほぼ全

面を覆ったものである。このような破面は、一般的に、「延性破面」と呼ばれる。一方、lower shelf

における破面は、ディンプルの存在しない、平坦な面によって覆われる。この平坦な面は、一般的

に、「脆性破面」と呼ばれ、主にへき開破面と粒界破面からなる。Fig. 1.25に、遷移温度域で破壊し

たシャルピー衝撃試験片の破面写真および模式図を示す[138]。遷移温度域における破面では延性破

面と脆性破面が共存し、破面の中央部は脆性破面、周縁部は延性破面となる。この脆性破面が破面

全体に占める割合を脆性破面率（crystallinity）と呼ぶ。Fig. 1.26に示すように、upper shelfから lower 

shelfへと吸収エネルギーが変化する際、脆性破面率は 0%から 100%へと上昇する[125,129]。このよ

うに、正常とされる延性破壊を起こす材料が、ある条件に伴ってその破壊モードを大きく変化させ、



24 
 

破壊に伴う吸収エネルギーが大きく低下し、極めて低いエネルギーで破壊に至るようになる変化を、

延性脆性遷移と呼ぶ。延性脆性遷移挙動の指標としては、吸収エネルギーから求める延性脆性遷移

温度（DBTT）と同様に、脆性破面率が 50%となる温度である破面遷移温度（fracture appearance 

transition temperature, FATT）も用いられる。Fig. 1.26に示すように、吸収エネルギーと破面の遷移挙

動は対応しており[139,140]、延性脆性遷移温度と破面遷移温度は基本的には一致するとされる。 

鉄鋼材料におけるミクロ組織と延性脆性遷移との関係は様々な切り口で検討がなされている。フ

ェライト相を主体とする鉄鋼材料について、lower shelf における破壊挙動は次のように説明される

[141-143]。Fig. 1.27(a)のように、多結晶のフェライトに破壊しやすい相として微量のセメンタイト

が含まれる材料を考える。このような組織が応力のかかったき裂やノッチの直下にあって、応力集

中が発生すると、①まずは破壊しやすいセメンタイトにおいて破壊が発生し、②続いてセメンタイ

トと隣接するフェライト粒に割れは伝播する。この時、フェライト粒では、新生面の形成エネルギ

ーが も小さく容易に破壊が進展する{001}面[144]において、原子の結合を直接切って破壊が進展

するへき開破壊（cleavage fracture）が進行する。 

へき開破壊はフェライトの{001}面上を進み、フェライトの結晶方位が変化するフェライト粒界

に到達する。粒界では、フェライト粒同士の結晶方位および粒界面との関係によって、き裂の動向

は変化する[130,142,143,145,146]。粒界が小角粒界であった場合は、き裂は連続して進展する。この

際、粒界が傾角粒界であれば（Fig. 1.28(a)）、粒界面における{001}面トレースが一致し、さらに伝

播方向が近しいことから、へき開き裂は粒界を越えて容易に伝播することができる。一方、ねじれ

粒界においては（Fig. 1.28(b)）、き裂の進展方向は近しいが、粒界において互いのフェライト粒の

{001}面トレースが一致しないため、らせん転位列が発生して隣接粒のへき開面上にステップが形成

され、複数の並行で従属するき裂として伝播する。き裂が到達した粒界が、結晶方位差の大きな大

角粒界で、互いの{001}面が合致しない場合、き裂進展は粒界面でいったん停止する。停止したき裂

の先端には、新たに局所的な応力集中が発生するため、これが破壊の閾値を超えると隣接フェライ

ト粒に方位が異なる新たなき裂が発生し、破壊が伝播する。 

このようにして、Fig. 1.27(a)(b)のように、③き裂はフェライト粒界を越えて伝播していく。き裂

は複数の箇所から発生し、あるいは、途中で枝分かれして複数の経路で進展する。そのうち１つの

き裂が大きく進展すると、周辺のき裂では応力集中が解放され、フェライト粒界にぶつかったまま、

それ以上進展せずに停止する。マクロに破壊した鋼材では、Fig. 1.27(c)のように、初期の応力集中

部（図中ではノッチ底近傍）から発生して進展した１つのき裂が伝播し、材料全体を貫く 終的な

破壊となり、そのき裂は破面（fracture surface）として観察される。また、その周辺には伝播の途中
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で停止した多数のき裂、二次き裂（microcrack, secondary crack）が観察される。 

上述のとおり、破壊現象は発生挙動と伝播挙動とに分けて捉えられ、ミクロ組織との関係はその

それぞれの過程に対する影響として理解される。Fig. 1.27では、破壊の発生する起点をセメンタイ

ト、伝播挙動をへき開破壊として提示したが、これらは材料と試験条件によって様々に変化する。

鉄鋼材料では、例えば、セメンタイトの他に硫化物[147,148]や酸化物[149,150]などの粗大な介在物

や「MA（martensite austenite constituent）」と呼ばれる硬質な組織[151,152]が lower shelfにおける破壊

の起点となることが知られている。また、破壊の伝播も、フェライト粒内の{001}面におけるへき開

破壊の他に、フェライト粒界や母相オーステナイト粒界が剥離する粒界割れ[153,154]が知られてお

り、あるいは、{001}面以外の面で破壊が伝播する例[155,156]も報告されている。 

 

 

1.4.2.  ミクロ組織因子による延性脆性遷移挙動の変化 

複合組織鋼におけるミクロ組織と延性脆性遷移との関係について述べる前に、まずは単純なフェ

ライト単相鋼および炭素量0.15 wt%以下のフェライト＋パーライト組織からなる低炭素鋼における、

ミクロ組織と延性脆性遷移挙動の関係についての代表的な従来知見を、強化機構（Table 1.2）ごと

に整理し、Table 1.3にまとめる。 

固溶元素の添加は強度を高める有効な手段である[157,158]。しかしながら、ほとんどの元素はそ

の添加量の上昇によって鉄鋼材料を脆化させ、強度の上昇とともに延性脆性遷移温度が上昇してし

まう[159-163]。Niのみは、その添加によって強度を上昇させつつ、延性脆性遷移温度を同時に低下

させる優れた性質を示す[164]。これは、Ni添加によって室温での強度は上昇するが、一方で低温環

境下では強度が低下する固溶軟化現象が起こり、そのために低温での塑性変形が促進されることで

遷移温度が低下するものである[164,165]。 

加工により転位密度が上昇すると、それ以降の転位の運動が妨げられるため、強度が上昇する加

工硬化が起こる[86]。加工による靭性への影響には、強度上昇に伴って脆化する[166]とする報告と、

強度は上昇するが靭性への影響は小さい[167]とする報告とがある。Tanaka ら[168]は ARB

（accumulative roll-bonding）法を用いて加工したフェライト単相鋼において、加工によって延性脆性

遷移温度が低下することを示した。彼らは、分子動力学シミュレーションの結果を基に、この延性

脆性遷移温度の低下は加工によって転位源が増加したことによって起こったと推定している。この

ように、加工による延性脆性遷移挙動への影響は正負いずれも報告がなされており、結論が出てい

ない。 
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結晶粒界は転位の移動の障壁として働くため、その密度を高めることで強度を高めることができ

る。粒界の密度は結晶粒径を細かくすることで高まることから、この強化機構は細粒化強化と呼ば

れる[87]。（粒界強化（grain boundary strengthening）[87]とも呼ばれるが、粒界剥離の発生や粒界での

破壊の伝播を抑制することも「粒界強化（grain boundary reinforced）[169]」と呼ばれるため、本稿で

は混乱を避けて「細粒化強化」を採用する。）フェライトの細粒化による強化は靭性と相性の良い強

化機構であり、粒径の微細化とともに強度が上昇しつつ、延性脆性遷移温度は変わらないか、むし

ろ低下することが知られている[170-175]。一方、低炭素鋼ではフェライト粒径の微細化に伴って粒

界にあるセメンタイトのサイズも変化するため、延性脆性遷移温度の低下は破壊起点であるセメン

タイトの微細化による可能性も指摘されている[141,176-178]。なお、筆者の検討では、Appendix 2

に示す通り、全くセメンタイトの含まれないフェライト単相鋼であっても、粒径の微細化によって

延性脆性遷移温度が低下する。よって、低炭素鋼における検討では破壊起点の微細化による効果も

重畳している可能性はあるが、結晶粒径の微細化そのものによる靭性の改善効果はあると言える。 

鉄鋼材料では、粒子分散強化として、Nb, Ti, V などの微量添加元素が形成する微細な炭窒化物に

よる析出強化が広く用いられている[179,180]。これらの析出物は強度を高めるが、同時に延性脆性

遷移温度を上昇させることがある[181,182]。但し、これらの微量添加元素は相変態や再結晶におけ

る結晶粒の成長を抑制するため[183,184]、フェライト等の主体となる組織を微細化することで延性

脆性遷移温度を押し下げる効果も期待される。実際、適正な条件を選ぶことによって、微細析出物

による強化を得つつ延性脆性遷移温度を上げずに強靭な鋼材が得られることが、複数報告されてい

る[182,185,186]。 

以上、４つの強化機構と延性脆性遷移挙動との関係について、従来の知見を述べた。Ni添加およ

び粒径微細化が強度と靭性の両立を図る手段として好適であり、転位強化にも靭性を改善する可能

性があることが分かる。特に、粒径微細化は加工熱処理によって比較的容易に起こすことができる

ため[188]、粒径微細化は超高強度・高靭性材料の実現手段として期待されている[189]。 

しかしながら、細粒化強化を過度に活用した高強度化は延性の著しい劣化を引き起こす[190,191]。

転位強化も同じく延性を著しく損ない、また、Niによる固溶強化では数 100 MPaもの大きな強化を

得ることはできない[157,158,164,165]。このように、個々の強化機構に対する延性脆性遷移挙動の変

化は様々に検討されているが、強度と延性を両立しつつ靭性を併せ持つ手段を提供することはでき

ない。 

そこで、強度と延性を両立する手段である複合組織化を用い、そのうえで靭性を保つ手段を考え

る。Table 1.4に様々な複合組織鋼における延性脆性遷移挙動におよぼすミクロ組織因子の影響につ
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いて、代表的な従来知見をまとめる。複合組織として、検討事例の多い DP 組織（フェライト＋硬

質組織）、焼戻マルテンサイト主体組織（ラス状フェライト＋セメンタイト（＋残留オーステナイト））、

溶接熱影響部（HAZ：heat affected zone）に相当する組織、二相ステンレス（フェライト＋オーステ

ナイト）を採り上げた。なお、HAZ組織は、フェライト、パーライト、ベイナイト、MA などから

なる複合組織である。ミクロ組織因子として、延性を支配する加工硬化特性への影響が強い因子で

ある、構成組織の特性、分率、サイズ、そして形態・配置を採り上げ、それぞれの影響について知

見を整理した[102]。 

複合組織鋼においてもミクロ組織と DBT 挙動との関係について多数の検討がなされている。そ

の中には、焼戻処理による硬質組織の軟質化のように、DP 組織[192,194]および HAZ 組織[206]と、

複数の系統の材料において共通して延性脆性遷移温度を下げるものがある。組織サイズの微細化も、

DP 組織[196]、焼戻マルテンサイト主体組織[203-205]、およびHAZ組織[210,211]において、靭性を

改善する効果が得られる。 

ところが、硬質組織分率の増加による影響を見ると、フェライト＋パーライト組織[195]では延性

脆性遷移温度を上げるが、フェライト＋マルテンサイト組織[192,193]では逆に低下させるように、

似たような組織であっても全く異なる結果となる因子もある。複合組織鋼は単一の組織からなる鋼

と比べて変動する因子が多く、個別に因子を制御することが難しい。フェライト＋マルテンサイト

組織の場合、マルテンサイト分率の増加とともにマルテンサイト中の固溶炭素が減少し、破壊しづ

らくなったために延性脆性遷移温度が改善したと推定できる。一方で、フェライト＋パーライト組

織において、パーライト分率の増加がどのように破壊を助長するのかは不明である。 

優れた強度-延性バランスを示すDP 組織における検討として、上記の他に、例えば、Sami ら[197]

は、Nb および V を含むラインパイプ用 DP 鋼において、熱処理によってマルテンサイトの形態お

よび配置を大きく変化させ、マルテンサイトがマクロな Mn 偏析に沿って縞状組織を作った場合に

延性脆性遷移温度が大きく上昇することを示している。また、Kunio ら[198,199]は、炭素量を 0.09

から 0.25 wt%の間で振った低 Si 低 Mn の単純組成鋼において、更に熱処理条件を変化させること

で、塊状のフェライトを主体としてマルテンサイトの分率・形態が変化する多様な DP 組織を作成

し、その引張破壊時の延性脆性遷移挙動を調べた。その結果、DP 組織の破壊特性には硬質組織の

強度、サイズ、そして硬質組織の連結性の有無（配置）による影響があると報告している。彼らは、

フェライトでのへき開割れの起こりやすさが、フェライトにおける塑性変形に対する硬質組織から

の力学的拘束の強さに依存すると考えており、これらの組織因子がその拘束強さを決めているとし

ている。 
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しかしながら、先述の通り、複合組織鋼における各種特性の発現メカニズムや支配因子は必ずし

も明確でない。それは延性脆性遷移挙動についても同様であり、Table 1.4に示した通り多数の実験

は為されているものの、その破壊挙動を包括的に評価する事例は少ないことが原因である。本研究

では複合組織鋼、特に高強度薄鋼板における延性脆性遷移挙動に着目し、その様相とミクロ組織と

の関係を明らかにすることを大きな目的とする。 

 

 

1.5.  高強度薄鋼板における二段階延性脆性遷移挙動 

本研究の目的の詳細を述べるのに先立ち、Fig. 1.29にシャルピー衝撃試験で得られる高強度薄鋼

板の吸収エネルギーの遷移挙動を示す。供試材は試験室で製造した複合組織を有する薄鋼板であり、

大引張強度（TS）は 975 MPa、板厚は 1.4 mmである。試験には、板厚方向に７枚積層してボル

トで締結したのちに 2 mm V ノッチを付与した、Fig. 1.30に示す積層シャルピー試験片[119,219-221]

を用いた。試験は室温（297 K）から始まり、273 Kから 113 Kまでの区間の 20 Kごとの各温度と、

更に 77 Kにおいて、それぞれ 6回ずつの評価を行った。供試材の吸収エネルギーは、室温（297 K）

から 253 Kにかけて低下するが、253 Kからは安定し、温度低下に伴う大きな低下は見られなくな

る。この遷移挙動からは、253 K以下の温度域はLSであり、そこまでの吸収エネルギーの低下が延

性脆性遷移であるように見える。 

ここで、253 K 以下の温度域における吸収エネルギーの挙動を注意深く確認すると、213 Kから

173 Kにかけて、各温度における吸収エネルギーの振れ幅が僅かに大きくなり、かつ、その間に吸

収エネルギーが漸減していることが分かる。そして、153 K以下では再び吸収エネルギーは極めて

低位で安定する。従来の鉄鋼材料の延性脆性遷移に関する理解では、Fig. 1.29に示した吸収エネル

ギーの遷移は、Fig. 1.31に示すように、(a) 室温から 253 Kにかけての遷移域と 253 K以下のLS、

あるいは、(b) 室温から 153 Kまでの遷移域と 153 K以下のLS、と解される。前者ではLSでの吸

収エネルギーの漸減は、へき開破壊の発生および伝播に要するエネルギーが温度低下に伴って小さ

くなることによる、と捉えることができる。後者では、253～213 Kにおける吸収エネルギーの停留

は試験結果のばらつきによる誤認と捉え、室温から 153 Kまで連続して吸収エネルギーが低下する

遷移曲線を描くことができる[222]。 

しかしながら、Fig. 1.29に示す吸収エネルギーの変化を素直に捉えれば、Fig. 1.31 (c)のように、

室温から 253 Kにかけての遷移域、253 Kから 213 Kにかけての吸収エネルギーが一旦 120 kJ/m2前

後で安定する領域、213 Kから 153 Kまでの２つ目の遷移域、そして、153 K以下の吸収エネルギー
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が 50 kJ/m2前後で安定する領域、と見なすこともできる。すなわち、この供試材における延性脆性

遷移は、単調な upper shelfから lower shelfへの遷移ではなく、upper shelfから lower shelfへの遷移が

二段階に分かれて進行し、２つの遷移域の間には吸収エネルギーが upper shelfと lower shelfとの間

で一度安定になる“middle shelf（MS, 中間棚）”[223,224]と呼ぶべき温度域があるように見える。 

筆者は、複合組織を有する高強度薄鋼板において、更に実験を続けた。その結果、6 種類の、組

織構成や強度の異なる複合組織鋼板において、Appendix 3にて詳述する通り、吸収エネルギーが温

度の低下に伴って二段階で低下するように見える結果が得られた。特に明瞭に二段階での遷移が認

められた例をFig. 1.32に示す。この結果では、213 Kから 133 Kにかけて吸収エネルギーが安定し

ているが、そこで試験片が示す破面(b)は平坦であった。破面のうち、シェブロンパターン[223]が認

められる領域を詳細に観察したところ、ディンプルのほとんど認められない、脆性破面に分類され

る平坦な面[130,131]に覆われていることが分かった。一方で、ここでの吸収エネルギーは lower shelf

よりも明らかに高く、Fig. 1.26で示した、破面の遷移挙動と吸収エネルギーの遷移挙動が対応する

とされる一般的なシャルピー衝撃試験結果の理解とは乖離するものであった。 

以上の経緯から、筆者はこの現象を“二段階延性脆性遷移（two-step ductile to brittle transition）”[224]

として注目し、複合組織を有する高強度薄鋼板におけるこの現象の発現について調べることとした。 

Sirithanakornら[224,225]は、5.5 mm径の鋼線から 1.2 mm×0.8 mm×20 mmの小片を切り出して

ノッチを付与した試験片を用いた衝撃試験により、Fig. 1.33に示すように吸収エネルギーが二段階

で遷移して延性脆性遷移が起こることを報告している。ここで用いられている鋼線はパーライトの

みからなるミクロ組織からなっている。 

更に、Sirithanakorn らは、衝撃を与えるクロスヘッドのスピードを振り、それに伴う 2 つの遷移

が現れる温度の変化を評価することで、それぞれの遷移の活性化エネルギー[135,168]を求めた。そ

の結果、Fig. 1.33で 130 Kにある低温側の遷移における活性化エネルギーは 0.16 eV であり、これは

フェライト単相鋼における延性脆性遷移の活性化エネルギーとして報告されている 0.25 eV（Fe-0.02 

mass%C-0.35 mass%Mn[168]）、0.21 eV（Fe-0.01 mass%C[226]）、そして 0.13 eV（低炭素鋼[224]）と

いった値に近い。このことから、Sirithanakorn らは、低温側の遷移はフェライトの破壊によって支

配される現象であると考えている。 

一方、Fig. 1.33で 270 Kにある高温側の遷移の活性化エネルギーは 0.78 eV であり、低温側の遷

移およびフェライト単相鋼における延性脆性遷移の活性化エネルギーの値とは全く異なる。よって、

Sirithanakornらは、高温側の遷移はフェライトの破壊とは別の因子によって支配されていると考え、

破壊後の試験片を詳細に観察し、upper shelf における破壊ではパーライトの内部のセメンタイトが
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変形していることを見出した。Sirithanakorn らは、この観察結果より、高温側の遷移はセメンタイ

トの変形が起こるかどうかによって支配されると推定している。すなわち、パーライトには特性の

異なる複数の相（フェライトおよびセメンタイト）が含まれ、それによって二段階延性脆性遷移が

起こると考えている。 

この他に、二段階延性脆性遷移の報告事例は、Table 1.3, 1.4に整理した延性脆性遷移挙動に関す

る従来の知見などを整理するために行った論文サーベイでは見出すことができなかった。僅かに、

Harris ら[227,228]が、中炭素鋼において、シャルピー衝撃試験での試験片への投入エネルギーを小

さくすることによって吸収エネルギーの遷移挙動が不連続になることを報告しているが（Fig. 1.34）、

ミクロ組織との関係や、破壊現象とのつながりは不明である。また、例えばFig. 1.35[215]に示すよ

うに、二段階での遷移とは明言されないが、論文中に提示されているグラフにおいて、吸収エネル

ギーが温度に対して二段階で遷移しているように見える例[175,194,215,216,219,229]は散見される。 

 

 

1.6.  本研究の目的および論文の構成 

本章では、鉄鋼材料の特に自動車用鋼材の改善に対する社会的要請、複合組織鋼板の特性につい

て研究する技術的意義、そして高強度鋼の衝撃破壊についての従来知見について述べた。 

鉄は優れた性質を持つ元素であり、人類が生活するうえで欠かせない材料である。鉄鋼材料は多

様な用途に用いられているが、自動車用鋼材は特に重要な用途の一つである。自動車用鋼材には部

品形状を作りこむための成形性が必要である。更に、自動車からの二酸化炭素の排出量抑制に寄与

するための軽量化と、衝突安全性とを両立するために、高強度化も求められている。高強度化と成

形性の両立には、特性の異なる組織を組み合わせた複合組織の採用が効果的である。但し、車体衝

突時の破壊挙動は強度のみでは決まらず、靭性、すなわち延性脆性遷移挙動を考慮する必要がある。

鉄鋼の延性脆性遷移挙動に与えるミクロ組織因子の影響は様々な観点から検討されているが、複合

組織鋼においては系統だった知見は得られていない。 

このような視点から、複合組織を有する高強度薄鋼板のシャルピー衝撃試験を行ったところ、吸

収エネルギーが試験温度の低下に伴って二段階で低下する、二段階延性脆性遷移が発現した。この

現象の類例はほとんど報告されておらず、発現条件やミクロ組織因子との関係は不明である。 

Table 1.5に、複合組織鋼における二段階延性脆性遷移に関する疑問をまとめる。疑問は４つの枠

に分けて整理した。「A. 現象の全体観」の枠は、本章 1.4.1に対応する疑問である。この現象が研究

に値するものであるか（A1）、ここまでに紹介した限りの狭い範囲で起こる事象ではないのか（A2）、
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を確認したうえで、この現象の発現条件（A3）、そして、どのような機構で破壊が起きているか（A4、

A5）を明らかにする必要がある。 

「B. 複合組織鋼の組織因子による影響」の枠は、本章 1.4.2に対応する疑問である。複合組織鋼

の機械特性に大きく影響するであろう因子として、構成組織の特性（B1）、分率（B2）、サイズ（B3）、

形態・配置（B4）や予ひずみなどのその他の因子（B5）による影響を、系統的に明らかにすること

が望まれる。 

「C. 試験条件の影響」では応力集中度合い（C1）とひずみ速度（C2）の影響を考える必要があ

る。1.4.1で述べたように、破壊現象の理解には応力集中の度合いと転位運動との関係を考えること

が必要である。入力条件としてこれらを変えた場合の影響を知ることで、破壊現象の理解が深まる

と期待される。 

「D. その他」として、2 つの重要な課題を挙げる。１つ目は、二段階延性脆性遷移と他の破壊

現象との関係（D1）である。低温脆化に関する破壊は、それ以外の疲労破壊や水素脆化破壊などは

一般に区別して理解される[230]。しかしながら、いずれの破壊も転位の移動や応力の発生など、現

象の素過程として考えるべきポイントは共通である。よって、二段階延性脆性遷移に関する破壊と

他の破壊との共通項や相違点を理解することは、それら現象の理解を深めるうえで重要である。 

また、シャルピー衝撃試験における破壊現象が実際に材料を使う上でも重要とは限らない（D2）。

衝撃試験における試験条件は実際の自動車およびその内部の部品が衝突して破壊する際の様態とは

大きく異なる。シャルピー衝撃試験に限らないが、評価試験で現れた現象が実際の衝突とどのよう

に対応するか、しないのかを見極め、試験結果に対して適正に配慮する必要がある。 

先述の通り、二段階延性脆性遷移は類例の報告がほぼ無い現象であり、本研究でTable 1.5に挙げ

た疑問のすべてに一挙に答えることはできない。本研究では、この疑問群のうち、特に現象を理解

するうえで重要なA1～5の課題に優先して取り組んだ。また、その検討過程で、併せて回答しうる

ミクロ組織との関係（B1、B2）についても報告する。その他の疑問には、本研究では実験を伴う検

討は行わないが、B3，C1，C2，D1の課題には文献を基に考察を加えた。 

 

本論文の第 2章以降の構成は以下の通りである。各章で扱う項目はTable 1.5にも記載する。各章

で引用した参考文献は、各章末に一覧を付記する 

第 2章では、フェライト＋パーライト鋼を用い、サブサイズシャルピー試験片によるシャルピー

衝撃試験において、二段階延性脆性遷移が発現するかどうかを確かめる。また、破面観察を行って、

破面率と吸収エネルギーの関係を通じて同現象の特徴を示し、破壊の発生メカニズムを考察する。 
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第 3章では、第 2章で用いたフェライト＋パーライト鋼の破面直下のミクロ組織を詳細に観察す

る。middle shelfおよび lower shelfのそれぞれで破壊した試験片において、破面および破面直下にお

ける二次き裂のトレース解析を行い、破壊の進展する面指数を同定し、破壊の伝播メカニズムを考

察する。 

第 4 章では、フェライト＋パーライト鋼のパーライト分率を添加炭素量によって 0～21%の範囲

で振り、延性脆性遷移挙動への影響を評価した。炭素量の 小添加量はフェライト中への固溶量に

抑えてフェライト単相鋼を作成し、フェライト＋パーライト鋼と延性脆性遷移挙動を比較すること

により、二段階延性脆性遷移挙動に対する複合組織化の影響を確認することができる。 

第 5 章では、硬質組織をパーライトから MA（マルテンサイト＋残留オーステナイト）に変え、

更にその分率も変えることによって、延性脆性遷移挙動への影響を評価した。破壊の起点となる硬

質組織の特性を大きく変化させることで破壊の発生メカニズムの、分率を変化させることで伝播メ

カニズムの考察を深めることができる。 

第 6章では、2～5章で示した結果および考察を基に、参考文献との比較も行って、Table 1.5に示

した疑問に対する回答をまとめ、本研究における結論とする。 

また、本研究において重要な内容ではあるが、本文中に入れると煩雑となる項目を、7 つの

Appendixとして独立させ、末尾に示す。Appendix 1では「脆性破壊」の定義を確認しており、本研

究全体に関係する。Appendix 2, 3はここまで述べた第１章に関する実験事例である。Appendix 4～6

は第 3、5章で述べるトレース解析の解析手法とその精度検証に関する内容である。そして、Appendix 

7 は第 4 章での実験について、パーライトの分率を振った供試材の妥当性を検証する。Appendix 8

では、第 2章以降の考察に用いる定性的な破壊発生モデルについて、基としたモデルと実際の破壊

現象との関係、並びにその複合組織への拡張について述べ、Appendix 9では、その定量的な確から

しさを様々な文献値を用いて考察する。 
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Fig. 1.1  主要な材料の年間生産量（2015年）[29-34] 

（木材の生産量[34]は、比重を 0.6 ton/m3として、体積を質量に換算した） 
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Fig. 1.2  世界の主要な生産国における年間粗鋼生産量の推移 [29] 

(a) 中国を含む各国  (b) 中国以外の各国 

 

 

Fig. 1.3  鉄鋼が使われる主な理由と主要な用途 

 



44 
 

 

Fig. 1.4  日本国内における普通鋼の用途別受注実績（2018年 4～9月累計、単位：千 ton）[56] 

 

 

 

 
Fig. 1.5  日本国内における粗鋼生産量と自動車生産台数の変化 [38] 
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Fig. 1.6  日本国内における二酸化炭素排出量の部門別内訳（2016年度）[59] 

 

 

 

 

Fig. 1.7  主要国における乗用車の燃費実績および将来目標 [63] 
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Fig. 1.8  国内のガソリン乗用車における車両重量と燃費値との関係（平成 30年度）[65] 

 

 

 

 
Fig. 1.9  パワートレインの異なる乗用車における軽量化に伴う燃費低減効果 [67] 
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Fig. 1.10  自動車の重量に占める各素材の割合の推移および将来予想 [68] 

 

 

 

 

Fig. 1.11  乗用車における部品群別の質量比率 [70] 
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Fig. 1.12  乗用車における鉄鋼材料の代表的な使用部位 [37,57] 

 

 

 

Table 1.1  自動車用鋼板の適用部位と必要とされる特性 [57,75] 

代表的な部品 必要特性 
張り剛性 耐デント

性 
部材剛性 耐久強度 動的圧壊

強度 
外板 ドアアウター ◎ 〇    
内板 フロアー ◎  〇 〇 〇 
構造 
部材 

フロントレール、 
リアピラー 

  ◎ 〇 〇 

フロントサイドメンバ

ー、サイドシル 
  ◎ 〇 ◎ 

ドアガードバー   〇 〇 ◎ 
床下 
部材 

サスペンションアー

ム、ホイールディスク 
  ◎ ◎  

板厚以外で特性を 
支配する材料因子 

ヤング率 降伏強度 ヤング率 強度 強度 
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Fig. 1.13  日本国内における粗鋼生産量および自動車生産台数の実績、並びに、 

自動車用鋼板に占める高強度鋼板の割合の実績および予測の推移 [38] 

 

 

 

Fig. 1.14  自動車の骨格部品へ適用される鋼材強度の実績および要望 

（国内 2000ccクラス、center pillar [38]） 
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Fig. 1.15  乗用車の平均重量と燃費の関係の推移 [79] 

 

 

Fig. 1.16  鉄-炭素二元系状態図（Fe-Fe3C 系準安定平衡状態図） 

平衡相：液相、bcc鉄（δ,α）、fcc鉄（γ）、セメンタイト（θ） 

計算ツール：Thermocalc （熱力学データベースとしてTCFE8使用） 
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Fig. 1.17  鉄鋼材料における代表的な組織[82]の光学顕微鏡写真（筆者撮影） 

(a) フェライト、(b) パーライト、(c) ベイナイト、(d) マルテンサイト 

 

 

 

Fig. 1.18  実験室レベルで到達している鉄鋼材料の各組織の強度レベル [85] 
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Table 1.2  鉄鋼材料における５つの強化機構 （参考文献[86,87]を基に筆者作成） 

強化機構 転位運動の阻害因子 
固溶強化 溶質原子による格子ひずみに伴う応力場 
転位強化 

（加工強化） 
・個々の転位が持つ応力場 
・多数の転位から構成される転位下部組織 

細粒化強化 
（粒界強化） 

結晶粒界 

粒子分散強化 
（析出強化） 

・粒子の応力場 
・粒子とマトリクスの剛性率の差 

複合強化 ・上記４つの強化機構によって強化された組織との複合化 
・高強度相との複合化（粒子分散強化と同一の場合有り） 

 

 

 

 

 

 
Fig. 1.19  様々な鋼板および軽金属合金における 大引張強度と延性の関係[93] 
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Fig. 1.20  様々な高強度鋼板における圧潰試験での吸収エネルギーと引張特性の関係[113] 

(a) 大引張強度との関係  (b) 公称応力-公称ひずみ曲線の描く面積との関係 
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Fig. 1.21  き裂先端から発生した刃状転位対による応力遮蔽効果[132-134] 

(a) き裂およびき裂先端から発生する刃状転位対とすべり面の模式図 

(b) 模式図に記した転位によって導入されるき裂面に垂直な応力 

 

 
Fig. 1.22  印加応力による巨視的な応力拡大係数KIと、転位遮蔽効果を考慮した 

局所的な応力拡大係数 kIとの関係（模式図）[132-135] 
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Fig. 1.23  鉄鋼材料における破壊現象の支配因子（文献[136]を参考に筆者作成） 

 

 

 

 

 
Fig. 1.24  シャルピー衝撃試験における吸収エネルギーの遷移挙動（模式図）[125,129] 
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Fig. 1.25  遷移温度域で破壊したシャルピー衝撃試験片の破面写真[138]および模式図 

 

 

Fig. 1.26  シャルピー衝撃試験における吸収エネルギーと破面率の遷移挙動（模式図）[125,129] 

 

 

Fig. 1.27  フェライトを主体とする鉄鋼材料における破壊の発生および伝播挙動の模式図[141-143] 
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Fig. 1.28  へき開き裂の小角粒界を越えての進展（模式図）[130] 

(a) 傾角粒界の場合 (b) ねじれ粒界の場合 

 

 

 

 

Table 1.3  フェライトを主体とする鉄鋼材料における延性脆性遷移挙動への 

強化機構ごとの影響の検討事例 
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Table  1.4  複合組織鋼における延性脆性遷移挙動への各組織因子の影響の検討事例 

 

（ミクロ組織の略称）α：フェライト、P：パーライト、B：ベイナイト、M：マルテンサイト 

          γ：オーステナイト、θ：セメンタイト、MA：martensite austenite constituent 

（その他の略称）AE：衝撃吸収エネルギー、DBTT：延性脆性遷移温度 

（色の意味）   赤：靭性劣化、黄：中立、青：靭性改善 
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Fig. 1.29  高強度薄鋼板における吸収エネルギーの遷移挙動 

 

 

 

 

Fig. 1.30  高強度薄鋼板の評価に用いた積層シャルピー試験片（数値はmm） 
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Fig. 1.31  Fig. 1.29に示した吸収エネルギーの遷移曲線から読み取る延性脆性遷移挙動 

(a)(b) 従来の捉え方  (c) 二段階延性脆性遷移挙動 
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Fig. 1.32  高強度複合組織鋼板におけるシャルピー衝撃試験結果 

(a) 吸収エネルギーの遷移曲線 （黒点は破面観察した試験片） 

(b) 破面観察結果 (c) 破面観察結果（(b)破面中央の矢印の先を拡大） 

 

 

 

 

 
Fig. 1.33  パーライト鋼における衝撃吸収エネルギーの二段階遷移挙動[224] 
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Fig. 1.34  シャルピー衝撃試験における投入エネルギーに伴う吸収エネルギー遷移挙動の変化[227] 

破線：240 ft・lbf（≒ 325 J） 実線：15 ft・lbf（≒ 20J）で、破壊するまで複数回打撃 

 

 

 
Fig. 1.35  二相ステンレス鋼における吸収エネルギーの遷移挙動[229] 
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Table 1.5  複合組織鋼における二段階延性脆性遷移に関する疑問、および、本論文で取り扱う章 

A. 現象の 

全体観 

A1. 再現性、判定基準 ２章、６章、 

Appendix 3 

A2. 普遍性 ２章、６章、 

Appendix 3 

A3. 発現条件 ４章、５章 

A4. 破壊の発生機構 ２章、４章、５章 

A5. 破壊の伝播機構 ２章、３章、５章 

B. 複合組織鋼の

組織因子による

影響 

B1. 構成組織の特性 ５章 

B2. 構成組織の分率 ４章、５章 

B3. 構成組織のサイズ ６章 

B4. 構成組織の形態、配置  

B5. その他（予ひずみなど）  

C. 試験条件の影

響 

C1. 応力集中（試験片サイズ、ノッチ形状） ６章 

C2. ひずみ速度、投入エネルギー ６章 

D. その他 D1. 他の破壊現象との関係 ６章 

D2. 実用上の課題との関係  

（２～５章では実験を通じて、６章では従来知見との突き合わにより考察を行う。） 
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第 2 章 フェライト＋パーライト鋼における二段階延性脆性遷移 
 

2.1.  本章で検討する課題 

本章では、複合組織からなる高強度薄鋼板における吸収エネルギーの二段階延性脆性遷移が、本

質的な現象であるかを検討する。 

DP 鋼として も一般的な組織はフェライト＋マルテンサイト組織であり、高強度薄鋼板として

広く用いられる[1,2]。しかし、マルテンサイトの特性は固溶炭素量によって大きく変動し[3,4]、フ

ェライト＋マルテンサイト組織におけるマルテンサイトの固溶炭素量は、フェライトの分率[5]や形

態[6]、あるいはMnなどの合金元素の局所的な分配[7]に応じて変わる。そのため、フェライト＋マ

ルテンサイト組織における個々のマルテンサイトの特性は、試験片間および試験片内部において、

大きな偏差を持ちうる[8]。そこで、本章の実験では、供試材として塊状のフェライト粒を主体とす

るフェライト＋パーライト組織を採用する。フェライト＋パーライト組織は、徐冷中に変態を進め

ることでパーライトに含まれる炭素量は共析点近傍の組成となり[9]、偏差の小さい組織を再現性良

く得ることができる。すなわち、吸収エネルギーのばらつきを起こす要因を無くし、延性脆性遷移

挙動を精緻に評価することができる。 

1.4.1項で述べたように、破壊現象にはマクロな応力集中の程度が大きく影響する。板材端部を想

定した切欠きの先端近傍における応力集中の度合いは、切欠きの深さ、先端形状に加え、板厚が大

きく影響する[10]。そのため、各種破壊試験の結果には板厚が大きく影響し、シャルピー衝撃試験

の場合についても多くの報告がなされている[11-13]。Appendix 3に示す高強度薄鋼板の二段階DBT、

および Sirithanakorn ら[14,15]の示すそれは、いずれも板厚の薄い試験片を用いた結果であり、板厚

が二段階延性脆性遷移の発現に関与する可能性がある。 

Fig. 2.1に、V 字切欠きを付与したシャルピー試験片の、板厚を変えることによる吸収エネルギー

の遷移挙動の変化を示す[16,17]。なお、吸収エネルギーは試験片の初期断面積で除して規格化して

いる。試験片の板厚が 15 mmから 1.25 mmへと薄くなると、upper shelfの吸収エネルギーは徐々に

低下するが、延性脆性遷移温度は大きく低温側へ移動する。しかしながら、その遷移曲線の形状に

は変化は見られず、いずれの板厚においても、一般的な upper shelfから lower shelfへの連続した遷

移挙動を示す。吸収エネルギーへの板厚の影響は、他にも多々検討されているが[18-25]、いずれも

吸収エネルギーと延性脆性遷移温度の変動について述べられており、二段階延性脆性遷移のような、

遷移曲線の形状の変化は言及されていない。このことから、試験片の板厚は延性脆性遷移挙動への

影響因子ではあるものの、二段階延性脆性遷移を起こす決定因子ではないと言える。 
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以上の判断のもと、本研究におけるシャルピー衝撃試験は、サブサイズ試験片を用いて行った。 

 

 

2.2.  実験手法 

 ここでは本章における実験手法を示す。なお、第 3章以降における実験において、同様の手法を

取る場合は再度の記述は行わず、本項へ言及するに留める。 

 

2.2.1.  供試材 

供試材は、実験室で作成したフェライト＋パーライト鋼である。以下、この供試材を FP 材と呼

ぶ。0.15C-1.77Si-1.48Mn-0.005P-0.001S-0.001N（数字はwt%）の化学組成を有する鋼塊を真空溶解に

よって作成した。炭素は、フェライトを主体とするフェライト＋パーライト組織とするため、共析

組成の 20%程度とした。Si、Mn は高強度鋼板に広く用いられる元素であり、特に、Si はフェライ

トを脆化させ、延性脆性遷移を起こしやすくして本研究の目的を達成しやすくなるよう、添加した

[26,27]。また、粒界破壊を起こしやすくする P[28]、破壊の起点となる粗大な硫化物[29]や窒化物

[30,31]を発生させるSおよびN は、複合組織化による影響を見極めるうえで障害となるため、それ

らの含有量は極力低減した。 

この鋼塊に、1173 K以上の温度域で熱間圧延を施し、2.5 mmまで圧延後、室温まで空冷して塊

状フェライトを主体とする組織を得た。更に、フェライト＋オーステナイト二相域である 1033 Kに

加熱し、共析温度よりも低い 873 Kまで空冷し、Ar雰囲気炉に入れて 873 Kで 1時間保持したのち

水冷して、フェライト＋パーライト組織を得た。 

Fig. 2.2に、FP 材のミクロ組織の電解放出型走査型電子顕微鏡（FE-SEM, field-emission scanning 

electron microscope, JEOL-6500F）での観察によって得られる二次電子像を示す。試験片は鋼板の中

央部から 10 mm×10 mm×板厚の小片を切り出し、樹脂に埋め込んだうえで鏡面研磨を行ったのち、

3%ナイタールで腐食した[32]。観察は、TD（transverse direction）面を観察面として、シャルピー衝

撃試験において応力集中が も大きくなる[10]板厚の 1/2 の箇所において行った。図中に示す「α」

および「P」は代表的なフェライト粒および島状のパーライト領域である。フェライトの形状は塊

状であり、切断法[33]によって求めた平均粒径は 14 µmであった。島状のパーライトはフェライト

粒の間に存在しており、ポイントカウンティング法[34]によって求めたパーライトの体積分率は

15%であった。 

FP 材の鋼板から、JIS 規格：JIS Z 2241（金属材料引張試験方法）[35]に記載の 13号試験片を作
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成した。引張試験にはZwickRoell製万能試験機（Zwick Z250）を用いた。引張軸が圧延方向（RD, rolling 

direction）に平行となるように試験片を採取した。ひずみゲージの長さは 50 mm、初期ひずみ速度

は 3.3×10-3である。Table 2.1に、引張試験結果として、上降伏点（UYP, upper yield point）、0.2%耐

力（σ0.2%）、 大引張強度（TS, tensile strength）、全伸び（El, total elongation）を示す。 

 

2.2.2.  シャルピー衝撃試験 

温度の変化に伴う延性脆性遷移をシャルピー衝撃試験によって評価する。試験には Fig. 2.3 に示

すサブサイズのシャルピーV 字切欠き（CVN：Charpy V-notched）試験片を用いた。試験片のサイズ

は、TD方向に 55 mm、RD 方向に 10 mmとした。残りの一辺（ND, nominal direction）は板厚のま

まとし、2.5 mmである。Fig. 2.3に示すように、試験片の中央に深さ 2 mmのV 字切欠きを付与し、

破壊が RD 方向に伝播するようにした。試験には、テークスグループ（現：東京衡機）製シャルピ

ー式衝撃試験機CI-300D を用いた。投入エネルギーは 300 J、打撃速度は 5.07 m/sである。また、試

験の前後に試験片を置かずに空振りさせ、その際のエネルギーの減衰量を算出し、試験機内の摩擦

等によるエネルギー損失として、吸収エネルギーから控除して補正した。 

試験片の温度は試験片中央に熱電対を貼って管理した。173 Kから 353 Kの間では、試験片を所

定の温度に調整したエタノールないし温水に漬け、試験片の温度が試験温度で安定してから、試験

を行った。153 K以下では、いったん液体窒素に漬け、取り出して所定の温度に到達するのを待っ

て、即座に試験を行った。また、3章以降において、353 Kを超える温度で試験を行う際には、試験

片を所定の温度に加熱したシリコンオイル浴に漬け、試験片の温度が試験温度で安定してから、試

験を行った。 

 

2.2.3.  破面および破面直下の観察 

延性脆性遷移挙動を評価し、理解するため、シャルピー衝撃試験後の試験片の観察を行った。観

察として、FE-SEMを用い、破面観察および結晶方位解析を行った。Fig. 2.4にそれぞれの観察を行

った方向を示す。破面観察は破面を見下ろす形で、TD 方向から破面全体を観察した。また、ノッ

チ底から 0.5～1.0 mm離れた、板厚の 1/2の箇所において、1000倍以上の高倍率での観察を行った。 

結晶方位の解析は、破壊した試験片を切断し、樹脂に埋めた後、板厚の 1/2 にあるND 面を観察

面とするように、乾式研磨、湿式研磨、電解研磨を順次行って鏡面として行った。FE-SEMを用い、

ノッチ底から 0.5～1.0 mm離れた、、破面の直下に当たる部位において、電子線後方散乱回折（EBSD, 

electron backscattering diffraction）法を用い、測定点における結晶方位を連続して測定した[36]。EBSD



67 
 

法による測定にはOIM Data Collection ver. 6を、得られたデータの解析にはOIM Analysis ver. 6を、

それぞれ用いた。測定ステップは 0.2 µmとした。 

第 2章では、結晶方位解析の結果から、フェライト粒ごとの粒内方位分散（GOS, grain orientation 

spread）を求めた。GOS は、大角境界に囲まれた１つのフェライト粒に対し、その内部のすべての

測定点間での平均結晶方位差を求めた値である[37]。この値は、変態あるいは再結晶ままの塊状フ

ェライト粒では小さいが、ひずみを受けることで増大する[38]。なお、本研究では 10°以上の方位

差を持つ大角境界を粒界とした。また、観察面において微細な粒は粒全体の大部分が観察面の上下

に隠れてしまうため、そのような粒での GOS は粒全体の結晶方位の分散を反映しない。よって、

円相当径が 4.0 µm 以上となる結晶粒を十分に大きいと判断して GOS を求め、4.0 µm 未満の粒は

GOSの解析では無視した。 

 

 

2.3.  実験結果 

2.3.1.  シャルピー衝撃試験 

Fig. 2.5に、FP 材における、77 Kから 353 Kまでの間でのCVN吸収エネルギーの変化を示す。

FP 材では、300 Kから 173 Kまでの間が、吸収エネルギーが温度の低下に伴って小さくなる延性脆

性遷移領域である。その間における吸収エネルギーの低下度合いは一様ではなく、300 Kから 253 K

までの間に、upper shelf（1250 kJ/m2）から中間レベルの 600 kJ/m2まで減少し、193 Kから 173 Kの

間に、そこから 100 kJ/m2の lower shelfまで低下する。そして、その 2つの遷移の間である 253 Kか

ら 193 Kの間では吸収エネルギーが安定している、middle shelf（MS）[14,15]と呼ぶべき領域があり、

１章およびAppendix 3に示した二段階延性脆性遷移が認められる。 

延性脆性遷移領域における破面の変化をしめす。Fig. 2.6に、upper shelfに対応する323 Kにおい

て破壊した試験片の、破面全面およびその一部を拡大した写真を示す。試験片は大きく塑性変形し

ており、その破面は全面が多数のディンプルに覆われたマイクロボイド連結型破面（MVCFS：

microvoid coalescence fracture surface [39]）であった。一方、Fig. 2.7に示す写真は lower shelfに対応す

る 153 Kにおいて破壊した試験片の破面である。試験片には、ノッチ底近辺が僅かに塑性変形して

いるが、全体の形状には大きな変形は認められない。また、破面を拡大すると、ディンプルをほと

んど含まない、典型的な脆性破面であった。この破面は、マクロには非常に平坦であり、Fig. 2.6に

示す upper shelfにおける破面とは容易に区別することができる。 

Fig. 2.8に、middle shelfに対応する 213 Kにおける破面の、マクロ観察結果および拡大写真を示
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す。Fig. 2.8のマクロ観察結果からは、lower shelfで破壊した試験片と比べ、ノッチ底近辺の塑性変

形量は大きいものの、全体の形状の変化は小さく、また、破面全体は平坦であり、Fig. 2.7に示す lower 

shelfにおける破面のマクロ観察結果とほとんど違いが認められなかった。また、拡大して詳細に観

察しても、Fig. 2.8に示す通り、破面にはディンプルがほとんど認められない、lower shelfにおける

破面の拡大写真とよく似た様相の破面であった。 

ここで、Fig. 2.7とFig. 2.8で示した試験片の吸収エネルギーは、それぞれ、120 kJ/m2と 530 kJ/m2

であり、大きく異なっている。このことから、破面の様相は相似であるが、この2つの試験片で見

られる平坦でディンプルをほとんど呈さない破面を同じものとして扱って良いか、シャルピー衝撃

試験の結果のみからは判断できない。すなわち、middle shelfにおける吸収エネルギーは upper shelf

の 50%近くと大きく、Appendix 1にて言及するように、その破面の様相を「脆性破面」と呼称する

のは不適切と考えられる。また、吸収エネルギーの大きく異なる破壊現象の伝播面であり、middle 

shelfでの破面が、lower shelfでの破面に対して一般に言われるフェライトの{001}面において伝播す

る、「へき開破面[40,41]」であると破面観察のみから断じることも困難である。以上の点から、本研

究では lower shelf、middle shelfそれぞれに限定せず、このようなマクロに観察すると平坦であり、

かつ、ディンプルをほとんど含まない破面を、「低エネルギー破面（LEFS：low energy fracture surface）」

と呼称し、upper shelfにおける破面を覆うMVCFSと区別することにする。 

Fig. 2.9に upper shelfからmiddle shelfへの遷移域にあたる 298 Kでの破面のマクロ観察結果と、

その模式図を示す。この破面には、ディンプルからなる MVCFS と、平坦な LEFS とが存在してい

る。LEFSは、模式図の通り、板厚の 1/2の箇所、および、ノッチから遠い箇所に主に存在している。

一方、MVCFSは試験片の表面に近い箇所に存在する。 

Fig. 2.10にSEMによって観察する破面全体の面積に対してLEFSが占める割合の遷移挙動を示す。

LEFS は吸収エネルギーの低下が始まると同時に現れ、温度の低下に伴いその面積を拡大する。MS

ではその割合は 90%を超え、Fig. 2.8に示した通り、ほぼ全面がLEFSに覆われる。その後は、温度

低下に伴う破面の顕著な変化は認められない。 

一般に、破面率の遷移挙動は吸収エネルギーの遷移挙動と対応するとされる[42,43]。Fig. 2.11に

遷移温度域における吸収エネルギーと延性破面率の関係の例を示す[44,45]。吸収エネルギーは延性

破面率の低下（すなわち脆性破面率の上昇）に伴って低下しており、両者には概ね比例の関係が認

められる。（なお、この図は、実際に破壊した船舶において、破壊が認められた鋼板の破壊様式とそ

の鋼板のシャルピー衝撃試験結果とを整理したものである。） 

同様に、今回のシャルピー衝撃試験結果から得られるLEFS の破面率と吸収エネルギーとの関係
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をFig. 2.12に示す。結果はFig. 2.11とは大きく異なり、１本の直線では両者の関係を整理すること

はできない。試験結果は、LEFS破面率が 0%の upper shelf、破面率がほぼ 100%で吸収エネルギーが

中程度のmiddle shelf、そして、破面率がほぼ 100%で吸収エネルギーが 100 kJ/m2程度と小さい lower 

shelf、の 3か所に集積している。また、upper shelfとmiddle shelfの間の遷移温度域にある点は、upper 

shelf とmiddle shelfMSの 2つの集合の間に位置しており、この間において破面率と吸収エネルギー

とは比例の関係にあった。 

 

2.3.2.  破面直下の結晶方位解析 

一般的には、吸収エネルギーの遷移途上では破面率も遷移途上であるとされる[42,43]が、middle 

shelf では吸収エネルギーは中程度であるにも関わらず、破面の様態は lower shelf と相似であった。

しかしながら、破面は相似であっても、吸収エネルギーは大きく異なるため、middle shelf と lower 

shelfでは異なる過程で破壊が進行すると考えられる。そこで、破壊の形態を更に詳細に調べるため、

破面直下の組織の結晶方位解析を行った。Fig. 2.13にmiddle shelfにおいて破壊した試験片の破面の、

ノッチ底近傍の拡大写真を示す。破面のマクロな様相より、破壊の起点はこの周囲にあると推定さ

れるが[46]、今回の観察では明瞭な起点は確認できなかった。そこで、起点近傍と推定され、LEFS

を呈する、ノッチ底から 0.5～1.0 mm 離れた板厚の 1/2 の箇所を観察した。この領域は、明瞭なシ

ェブロンパターン[47]が確認される、破壊が初期に伝播した領域である。 

破面直下の組織の観察に先立ち、Fig. 2.14に破壊試験前の試験片（以下、初期材）での結晶方位

解析結果を示す。Fig. 2.14(a)はフェライトの結晶方位を表すbcc相の逆局点図（IPF：Inverse Pole Figure）

マップであり、図中の黒線は方位差が 10°以上の大角境界を表す。Fig. 2.2 に FE-SEM での観察結

果を示したとおり、初期材が塊状で等軸なフェライトを主体とすることがFig. 2.14(a)からも分かる。

図中に矢印で指し示す箇所は島状パーライトである。パーライトはラメラ状に積層したフェライト

とセメンタイトからなり、多量のセメンタイトを含むため、bcc 相（フェライト）の菊池パターン

が不鮮明となり、測定結果として得られる Image Quality（IQ）値が周辺のフェライトに比べて低下

する[48]。また、パーライト中のフェライトの結晶方位は、その周辺の塊状フェライトの結晶方位

と近く、IPF マップでは両者の間に大角境界が存在しない場合が多い。これは、パーライトの生成

が塊状フェライトとオーステナイトとの相境界で起こるため、塊状フェライトの結晶方位を引き継

ぐためである[49]。 

IPF マップから、塊状フェライト粒内の結晶方位は一様に見える。Fig. 2.14(b)に、フェライト粒

内の結晶方位分布として、各々のフェライト粒内に示す黒点の結晶方位を基準点として、各粒内で
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そこからの方位差が小さい測定点を青とし、方位差が大きくなるにつれて黄から赤へと色を変化さ

せて示す。初期材では、フェライト粒内の方位変動はほとんどなく、方位差が 1°未満であること

を示す青色で全面が塗られている。 

lower shelfにあたる 153 Kで破壊した試験片（以下、LS材）の破面直下の解析結果を示す。Fig. 

2.15(a)は IPF マップである。破壊は図の左から右へ向かって進行しており、マップ上部の黒い部分

が破面上部であり、それ以外の黒い部分は二次き裂（microcrack）である。IPFマップにおける組織

の様相は、破壊にも関わらず、Fig. 2.14(a)に示したシャルピ―衝撃試験前の組織と同じに見える。

破面および二次き裂近傍のフェライト粒内の方位分布を測定すると、Fig. 2.15(b)に示す通り、 大

で 5°程度の方位差が生じており、塑性変形が起きたことが分かる。しかしながら、フェライト粒

内のほとんどは方位差の小さい青色で示されており、変形はほとんど起こっていない。Fig. 2.15(c)

に、二次き裂近傍の IPF マップ上に、二次き裂に接しているフェライト粒の結晶方位を表す単位格

子を重ねて示す。二次き裂はフェライト粒の{001}面に沿って貫通している場合が多い。このことか

ら、lower shelf における破壊は{001}面におけるへき開破壊によって伝播したと考えられる。（破面

トレースの結晶方位解析は３章で詳述する。） 

同様にして、middle shelfにあたる 213 Kで破壊した試験片（以下、MS材）の破面直下の解析結

果を示す。Fig. 2.16(a)の IPF マップでは、図の上部にある広い黒色領域が破面上部であり、破壊は

左から右へ進行した。二次き裂は破面の直下に多数存在する。フェライト粒の形状は塊状であるが、

結晶方位を表す粒内の色が大きく変化しており、また、矢印で示すように粒内に 2～10°の小角境

界が多数発生している。このことから、破面直下における組織は大きく塑性変形していると考えら

れる。Fig. 2.16(b)にフェライト粒内の結晶方位分布を示す。フェライト粒の中央に置いた基準点に

対し、方位差が 10°を超える赤い領域が個々のフェライト粒内で広く発生していることが分かる。 

塑性変形の程度を比較するため、フェライト粒ごとにその平均的な方位変動を表すGOSを求め、

その分布を求めた。Fig. 2.17に、LS材、MS材の破面直下、および初期材のミクロ組織におけるGOS

の分布を比較して示す。初期材では、過半のフェライト粒における GOS は 1°未満であり、GOS

が2°以上となるフェライト粒はほとんど存在しない。LS材の破面直下では、GOSが全体的に0.5°

程度増大するものの、分布の様相は初期材と相似である。LS 材における GOS のピークは 1°であ

り、GOS が 3°以上となるフェライト粒はほとんど存在しない。一方、MS 材の破面直下における

GOS の分布は初期材、LS 材とは全く異なる。MS 材では、GOS が大きく増大し、GOS が 2°以下

のフェライト粒はほとんど見られない。MS材では、初期材およびLS材ではほとんど見られなかっ

た、4～5°のGOSを示すフェライト粒が多く、ピークを形成している。 



71 
 

以上のことから、lower shelfである 153 Kでは、破壊は塑性変形をほとんど伴わずに発生し、伝

播するのに対し、middle shelfである 213 Kでは試験片全体が破壊する前に大きな塑性変形を受けた

と言える。middle shelfにおける吸収エネルギーは lower shelfに対して非常に大きいことから、この

塑性変形によって衝撃を吸収したものと考えらえる。 

 

 

2.4.  考察 

2.4.1.  二段階延性脆性遷移現象の理解 

実験結果をTable 2.2にまとめる。供試材のシャルピー衝撃試験では、upper shelfと lower shelfと

の間に、吸収エネルギーが中位で安定するmiddle shelfが、253 Kから 193 Kにかけて認められた。

middle shelfにおける破面は、ディンプルを含まない平坦な破面、LEFSによりほぼ全面が覆われて

おり、破面観察からは lower shelfにおける破面との明瞭な差異は認められなかった。一方、破面直

下のミクロ組織に対する結晶方位解析により、middle shelfでは破壊に先立って大きな塑性変形を受

けていることが分かった。lower shelf における破壊では破面直下の組織はほとんど塑性変形を受け

ておらず、MS材とLS材とでは破面の様相が相似でありながら、破面直下の組織の特徴は異なって

いた。 

Fig. 2.18 に一般的な延性脆性遷移挙動の理解を示す[50]。高温では塑性変形によってボイドが発

生し、成長して、連結する延性破壊[13,39]が起こり、衝撃吸収エネルギーの遷移曲線は高い吸収エ

ネルギーで安定する upper shelfを描く。upper shelfにおける破面は、全面がMVCFSとなる。温度の

低下に伴い、吸収エネルギーは連続して低下し、低位で安定する lower shelfに至る。lower shelfに

おける破面は、本研究では LEFS と呼称する、ディンプルをほとんど含まない平坦な破面である。

lower shelfでは、粒界破壊（GBF : grain boundary fracture）[51,52]、へき開破壊（CF : cleavage fracture）

[40,41]、あるいは擬へき開破壊（QCF : quasi-cleavage fracture）[11,39]、そしてそれらの混在した破壊

[53-56]が起こるとされ、発現する破壊は材料や試験片によって、あるいは実験条件によって、変化

する。upper shelfと lower shelf の間では、MVCFSとLEFSが共存し、LEFSが破面に占める割合に

比例するように、吸収エネルギーが低下する[42-45]。 

Fig. 2.19に、今回観察されたmiddle shelfを伴う二段階延性脆性遷移挙動を、同様にまとめて示す。

高温では、吸収エネルギーが高位で安定する upper shelfを示し、破面はMVCFSとなることは、一

般的な理解と同様である。温度の低下に伴い吸収エネルギーは低下するが、lower shelf よりも高い

レベルで一度安定するmiddle shelfを示す。middle shelfにおける破面は、ほぼ全面がLEFSであり、
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upper shelfからmiddle shelfに至った時点で、MVCFSはほとんど見られなくなる。middle shelfでは、

破面周辺のミクロ組織は破壊に先立って大きな塑性変形を受ける。この破壊の形態は、Odetteら[39]

の定義する擬へき開破壊に即している。以降、本研究ではmiddle shelfで見られる大きな塑性変形を

受けた後に LEFS を呈して破壊する事象を擬へき開破壊とみなして述べる。更に温度を低下させる

と、middle shelfから吸収エネルギーが低下し始め、低いレベルで安定する lower shelfを示す。この

間、破面の様相は LEFS のままで変化は認められないが、ミクロ組織が塑性変形をほとんど受けず

に{001}面に沿って破壊する、へき開破壊へと破壊現象は遷移する。 

このように、二段階延性脆性遷移とは、マイクロボイドの連結による破壊から擬へき開破壊への

第一遷移と、擬へき開破壊からへき開破壊への第二遷移との、３つの異なる破壊現象の間での２つ

の個別の遷移によって起きる現象である、と理解することができる。 

 

2.4.2.  破壊発生モデル 

Fig. 2.18に示した一般的な延性脆性遷移が起こる理由について、Orowan[57]はFig. 2.20に示す図

を用いた説明を提案している。高温では、降伏応力（σY）は低く、小さな負荷で塑性変形を開始す

る。一方、へき開破壊を起こすために必要な応力（σF）は大きく、容易に到達し得ないため、塑性

変形が進行してボイドが発生し、連結して破壊に至る。ところが低温では、転位のパイエルスポテ

ンシャルが大きくなり、σYは大きく上昇する。ここで、σFの温度に伴う変化が小さければ、温度

の低下によってσYがσFを上回るようになる。こうなると、負荷がかかって塑性変形を始める前に

へき開破壊を起こすことになり、マクロには破壊に伴う吸収エネルギーが小さい脆性破壊が起きる。

吸収エネルギーおよび破面の遷移する温度（Ttr）はσYとσFが一致する温度となる。（Orowanのモ

デルと実際の破壊現象との対応について、Appendix 8に詳述する。） 

この、破壊の発生によって延性脆性遷移を説明するモデルを基に、Fig. 2.19に示した二段階延性

脆性遷移の起こる機構を考える。1.5 で述べたように、Sirithanakorn ら[14,15]は鋼線における衝撃試

験の結果として二段階延性脆性遷移を見出し、高温側の遷移はセメンタイトが塑性変形しうるかに

よって、低温側の遷移はフェライトの破壊によって、それぞれ支配される現象であると推定してい

る。Fig. 2.21に、この推定を本項のフェライト＋パーライト組織の二段階延性脆性遷移に適用して

説明する図を示す。ここではパーライトを１つの組織単位（相）として捉え、Fig. 2.20でのフェラ

イトと同様に固有の降伏応力（σY,P）とへき開破壊応力（σF,P）を持つと考える。パーライトはフ

ェライトよりも高強度であり（σY,P ＞σY,α）、へき開破壊しやすい（σF,P ＜ σF,α）とする。 

十分に高温であれば、図中の２つの降伏応力はいずれもパーライトのへき開破壊応力よりも小さ
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い（σF,P ＞σY,P ＞σY,α）。この場合、負荷をかけて印加応力（applied stress）が上昇すると、 初

にフェライトが、続いてパーライトがそれぞれ降伏して塑性変形を開始する[58,59]。パーライトの

へき開応力は高く、容易に到達し得ないため、ボイドが発生し、連結して破壊に至る。 

一方、十分に低温であれば、２つの降伏応力は大きく増大し、フェライトの降伏応力がパーライ

トのへき開破壊応力を上回る（σF,P ＜ σY,α ＜σY,P)。この場合、印加応力の上昇に対して、塑性変

形よりも先にパーライトでのへき開破壊が発生し、それが伝播することで、ほとんど塑性変形を起

こさず、低エネルギーで破壊することになる。 

中間の温度域では、パーライトのへき開破壊応力は２つの降伏応力の間に位置する（σY,α ＜ σ

F,P ＜σY,P)。この場合、印加応力を上げていくと 初にフェライトの降伏応力に達し、フェライト

の塑性変形が始まる。更に印加応力を上げると、フェライトの塑性変形は進行するが、パーライト

での降伏が起こる前にパーライトのへき開破壊応力に達するため、パーライトではへき開破壊が発

生する。ここで、塑性変形した組織において破壊が容易に伝播するならば、パーライトでのへき開

破壊の発生を起点としてマクロな破壊に至ることができる。そして、破壊に先んじてフェライトが

塑性変形することによって、衝撃のエネルギーの一部は吸収される。また、仮に破壊の伝播に要す

るエネルギーが低温でのへき開破壊の伝播によるものよりも大きければ、その分のエネルギーも吸

収エネルギーとして現れることになる。 

すなわち、Fig. 2.21に示すように、２つの相からなる鋼材では、印加応力の上昇に対し、高温で

はボイド発生による破壊が起こり、低温では塑性変形を伴わないへき開破壊が起こり、中間では塑

性変形が進行したのちに低エネルギーで破壊する擬へき開破壊を生じることから、Fig. 2.19に示し

た二段階延性脆性遷移を表現することができる。ここで、upper shelfからmiddle shelfへの遷移温度

（TUM）はパーライトのへき開応力と降伏応力とが一致する温度であり、middle shelfから lower shelf

への遷移温度（TML）はパーライトのへき開応力とフェライトの降伏応力とが一致する温度となる。

（この二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルについて、Appendix 8 にてOrowan のモデルからの複

合組織への拡張の手順を詳述する。また、Appendix 9では、このモデルを用いて定性的に破壊発生

挙動を考察するにあたって、モデルの確からしさを半定量的に確認している。） 

以上、考察してきた３つの破壊機構について、それらの模式図をFig. 2.22にまとめて示す。横軸

を損傷（damage）、縦軸を塑性変形（plastic deformation）として整理する。Fig. 2.19に示すとおり、

二段階延性脆性遷移ではマイクロボイド連結型破壊、擬へき開破壊、へき開破壊の３つの破壊機構

が見られた。upper shelf で見られるマイクロボイド連結型破壊（MVCF）は、初期組織が塑性変形

し、塑性変形の進行によってパーライト内部やその周辺でボイドが発生し[60]、ボイドが成長、連
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結して破壊に至る。middle shelf で見られる擬へき開破壊（QCF）は、初期組織が塑性変形するが、

ボイドの発生が起こる前にパーライトでへき開破壊が起こってき裂が発生し、そのき裂がボイド発

生を伴わずに低エネルギーで伝播することによって破壊に至る。lower shelf で見られるへき開破壊

（CF）は、初期組織が塑性変形する前にパーライトでへき開破壊が起こってき裂が発生し、そのき

裂がボイド発生を伴わずに低エネルギーで伝播することによって破壊に至る。 

へき開破壊におけるき裂は、Fig. 2.15(c)に示す通り、{001}面に沿って起こるへき開破壊によって

伝播したと推定される。一方の擬へき開破壊におけるき裂は、伝播に当たって多量のボイドを発生

させることはないが、どのような形態で伝播しているのかは不明である。伝播の形態は、第３章に

おいて破面および二次き裂のトレース解析を行い、明らかにする。 

 

 

2.5.  小括 

本章では、単純なフェライト＋パーライト組織を有する高強度薄鋼板を用い、2.5 mm 厚のサブ

サイズ CVN 試験片を用いたシャルピー衝撃試験において、温度低下に伴う延性脆性遷移挙動を調

べ、下記の知見を得た。 

 

1. upper shelfから lower shelfへの遷移の途上で、253 Kから 193 Kの広い温度範囲において、

吸収エネルギーが両者の中間で安定した。この安定領域をmiddle shelfと呼称する。 

2. upper shelfでの破面はディンプルに覆われたMVCFSであり、典型的な延性破面であった。

middle shelf および lower shelf における破面はともにディンプルをほとんど含まない平坦な

破面、LEFSに覆われており、両者を見分けることは困難であった。 

3. middle shelf における破壊では、破面直下のフェライト粒は破壊に先立って大きく塑性変形

していた。一方、lower shelfにおける破壊では、破面直下のフェライト粒はほとんど塑性変

形していなかった。 

4. この検討で得られた延性脆性遷移は、異なる２つの段階からなる。高温側の第一遷移は、ボ

イドの成長と連結によって破壊に至るマイクロボイド連結型破壊から塑性変形の後にディ

ンプルを伴わずに平坦な破面で破壊する擬へき開破壊への遷移である。低温側の第二遷移は、

擬へき開破壊から塑性変形を伴わずに破壊が発生し、{001}面を伝って伝播するへき開破壊

への遷移である。 

5. Orowan の提唱する延性脆性遷移を説明する破壊発生モデルを基に、二段階延性脆性遷移を
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説明するモデルを構築した。このモデルでは、第一遷移はパーライトの降伏応力がパーライ

トのへき開破壊応力を上回ることで、第二遷移はフェライトの降伏応力がパーライトのへき

開破壊応力を上回ることで、それぞれ起こる。middle shelf となる温度域では、パーライト

のへき開破壊応力がフェライトの降伏応力より大きく、パーライトの降伏応力より小さいた

め、フェライトのみ塑性変形を起こしてパーライトでへき開破壊が発生することで、擬へき

開破壊が生じると捉えることができる。 
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Fig. 2.1  シャルピー衝撃試験における吸収エネルギーの遷移挙動に与える試験片板厚の影響 

（凡例の数値：板厚[mm]、縦軸：吸収エネルギーを試験片の初期断面積で除した値） 

 

 

 

Fig. 2.2  FP 材のミクロ組織のSEM観察結果（二次電子像） 

α：フェライト、P：パーライト 
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Table 2.1  供試材（FP 材）の引張特性 

Steel UYP (MPa) σ0.2% (MPa) TS (MPa) El (%) 

FP 405 385 595 31 

 

 

 

 
Fig. 2.3  サブサイズシャルピーV字切欠き試験片 

 

 

 

 
Fig. 2.4  破面観察およびEBSD 法による解析を実施した方向 
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Fig. 2.5  FP 材におけるCVN 吸収エネルギーの遷移挙動 

（黒点はFig. 2.6～9に示す破面観察を行った試験片） 

 

 

 

Fig. 2.6  323 Kで破壊したFP 材の破面観察結果（upper shelf） 
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Fig. 2.7  153 Kで破壊したFP 材の破面観察結果（lower shelf） 

 

 

Fig. 2.8  213 Kで破壊したFP 材の破面観察結果（middle shelf） 
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Fig. 2.9  298 Kで破壊したFP 材の破面観察結果および破面のスケッチ 

MVCFS : マイクロボイド連結型破面（micro-void coalescence fracture surface） 

LEFS : 低エネルギー破面（low-energy fracture surface） 

 

 

Fig. 2.10  温度に伴う破面中の低エネルギー破面（LEFS, low energy fracture surface）の割合の変化 

（黒点はFig. 2.6～9に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 2.11  シャルピー衝撃試験における吸収エネルギー（横軸）と延性破面率（縦軸）の関係[44,45] 

凡例：各鋼板の実使用後の破壊様式（Success／延性破壊、Borderline／中間的、Failure／脆性破壊） 

灰色太線：吸収エネルギーと延性破面率に見える比例関係（筆者補記） 

 

 

Fig. 2.12  FP 材における吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

（黒点はFig. 2.6～9に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 2.13  213 Kで破壊した試験片の起点を含むと想定される領域の観察結果（middle shelf） 

 

 

 

                

Fig. 2.14  初期材のEBSD解析結果 (a) IPFマップ  (b) IQ および粒内方位差マップ 
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Fig. 2.14（続き）  初期材のEBSD 解析結果 (a) IPFマップ  (b) IQ および粒内方位差マップ 

 

 

              
Fig. 2.15  LS材のEBSD 解析結果（試験温度 153 K, lower shelf） 

(a) IPFマップ  (b) IQ および粒内方位差マップ 

(c) 二次き裂周辺の IPFマップおよび bcc結晶格子 
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Fig. 2.15（続き）  LS材のEBSD 解析結果（試験温度 153 K, lower shelf） 

 (a) IPFマップ  (b) IQ および粒内方位差マップ 

(c) 二次き裂周辺の IPFマップおよび bcc結晶格子 
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Fig. 2.16  MS材のEBSD 解析結果（試験温度 213 K, middle shelf） 

(a) IPFマップ  (b) IQ および粒内方位差マップ 
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Fig. 2.17  シャルピー衝撃試験によるフェライト粒内での結晶方位変動の分布の変化 

 

 

 

 

Table 2.2  シャルピー衝撃試験における３つの領域の特徴 

 Lower shelf (LS) Middle shelf (MS) Upper shelf (US) 
Temperature Low 

(~ 173 K) 
Medium 

(193 ~ 253 K) 
High 

(313 K ~) 
Absorbed energy Small 

(100 kJ/m2) 
Medium 

(600 kJ/m2) 
Large 

(1250 kJ/m2) 
Fractgraphy Low energy fracture 

surface (LEFS) 
Low energy fracture 

surface (LEFS) 
Dimple 

Plastic strain Small Large Very large 
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Fig. 2.18  一般的な延性脆性遷移挙動の理解 

          粒界破壊：GBF, grain boundary fracture、    へき開破壊：CF, cleavage fracture 

          擬へき開破壊：QCF, quasi-cleavage fracture 

          マイクロボイド連結型破壊：MVCF, microvoid coalescence fracture 

 

 

Fig. 2.19  本実験で見られた二段階延性脆性挙動の理解 

            へき開破壊：CF, cleavage fracture、 擬へき開破壊：QCF, quasi-cleavage fracture 

            マイクロボイド連結型破壊：MVCF, microvoid coalescence fracture 
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Fig. 2.20  一般的な延性脆性遷移における破壊発生の定性モデル[57] 

         降伏応力：σY、  へき開破壊応力：σF、  へき開破壊：CF, cleavage fracture 

          マイクロボイド連結型破壊：MVCF, microvoid coalescence fracture 

 

 

 

Fig. 2.21  二段階延性脆性遷移における破壊発生の定性モデル 

         降伏応力：σY,α（フェライト）、σY,P（パーライト） 

         へき開破壊応力：σF,α（フェライト）、σF,P（パーライト） 

                  へき開破壊：CF, cleavage fracture、擬へき開破壊：QCF, quasi-cleavage fracture 

                  マイクロボイド連結型破壊：MVCF, microvoid coalescence fractur
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Fig. 2.22  二段階延性脆性遷移における破壊発生挙動の模式図 
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第 3 章 二段階延性脆性遷移における破壊の伝播経路 
 

3.1. 本章で検討する課題、並びに、関連する知見 

本章では、二段階延性脆性遷移において、middle shelfにおける破壊の伝播機構を明らかにするた

め、lower shelf において破壊した試験片と比べながら、その伝播経路を破面と二次き裂とのトレー

スおよび結晶方位の解析によって明らかにする。 

 第 2章では、フェライト＋パーライト組織を有する高強度薄鋼板において、温度の低下に伴う

シャルピー衝撃吸収エネルギーの低下が二段階で起こる、二段階延性脆性遷移が観察された。upper 

shelf と lower shelf の間には、両者の中間の吸収エネルギーで安定する領域が存在し、この領域を

middle shelfと定義した。middle shelfと lower shelfでは、破面の様相はいずれもディンプルをほとん

ど有さない平坦な破面であり、両者の差異は不明瞭であった。しかしながら、破面直下のミクロ組

織の観察および結晶方位測定により、middle shelfでは破壊に先立って塑性変形を伴う擬へき開破壊

[1,2]が起きているのに対し、lower shelfでは塑性変形をほとんど伴わないへき開破壊が起きているこ

とが分かった。 

第 2章では、簡単な定性モデルを考案し、二段階延性脆性遷移における破壊の発生機構を考察し

た。その結果、異なる特性を有する部位からなる複合組織鋼では、軟質組織が塑性変形を始めた後

に、硬質組織がへき開破壊を起こすことで、擬へき開破壊に対応する破壊が起こりうることを見出

した。middle shelfにおける吸収エネルギーは lower shelfに比べて大きいが、これには破壊の発生に

先立つ塑性変形が大きく寄与していると考えられる。一方、破壊に伴う吸収エネルギーには破壊の

発生とともに、破壊が生じた後の伝播に要するエネルギーも大きく寄与する[3,4]。1.4.1項で述べた

ように、破壊の機構は大きくその発生と伝播に分けられ、その理解にはそれぞれの詳細を知ること

が重要である。 

一般的に、upper shelfにおける破壊は、マイクロボイドの生成、成長、そして連結という一連の

現象が連続して起こることによって進展するとされる[1,5-7]。一方、lower shelfにおける破壊では、

結晶構造が bccである鉄において{001}結晶面において起こるとされる、へき開破壊が連続して起こ

ることで伝播すると考えられている[5-7]。例えばMatsudaら[8]は、低温で脆性破壊した焼戻マルテ

ンサイトにおいて、破壊が{001}面に沿って起きていることを報告している。近年では、広範囲の結

晶方位を平易に測定し、解析できるEBSD法の発達[9]により、破壊の伝播経路の解析が進んでおり、

鉄鋼材料の低温における破壊が{001}面に沿って起きていることを示す多くの研究事例が報告され

ている[10-14,33]。一例として、Fig. 3.1 に Merson ら[13]による液体窒素中で破壊したアルミキルド



93 
 

鋼の破面直下の観察結果を示す。図は、結晶方位と色とが対応する IPF マップ上に、各フェライト

粒の結晶方位を表す単位胞を重ねたものである。破面はフェライト粒内を直線的に伝播しており、

破面のトレースは、図中に白矢印で指した粒を除いて、各フェライト粒の{001}面と平行であること

が分かる。 

しかしながら、EBSD 法によるいくつかの研究では、鉄鋼材料における低温での破壊の伝播経路

は、{001}面とは限らず、他の低指数面でも伝播すると報告されている[14～19]。Nohava ら[15]は、

Fig. 3.2に示すように、ベイナイト鋼のへき開破面直下に存在する二次き裂のトレースを評価し、き

裂の伝播が、{001}面と同等に、{011}、{112}、そして{123}の各面においても起きていると報告し

ている。また、Mohseniら[16]は、高強度鋼の溶接HAZを模擬した組織の低温で破壊した破面に対

し、EBSD 法と三次元 SEM 観察によって破面の面指数を直接測定した。その結果、{001}面とは明

瞭に異なる面での破壊も多数観察されており、例えば Fig. 3.3 では破面は{011}面と一致し、{001}

面とは大きく異なっていることが分かる。{001}面と対応する破面ファセットは、彼らの観察した破

面の半数に留まり、他は{011}、{112}、そして{013}面と対応していた。これらの結果は、いずれも

複合組織鋼において得られたものである。 

擬へき開破面はへき開破面との峻別が困難であり[20,21,22]、しばしば両者は混同される[23]。そ

のため、擬へき開破面の伝播に着目した研究の事例は少ない。Randle and Davies[14]は、低合金

Mn-Mo-Ni 鋼から擬へき開破面を見出し、限られたデータからではあるが、そのファセットがへき

開破面と同様に{001}に沿っていると報告している。しかしながら、そのデータは同様に{112}に沿

っているとも結論づけられるものであり、擬へき開破面の結晶学的特徴は判然としない。Kumarら

[24]は、球状化セメンタイトを含む鋼材を用いた低温引張試験によって擬へき開破面を得ており、

き裂が{001}と{011}の組み合わせによって進展していると報告している。 

このような多くの研究事例から、低温で破壊した鉄鋼材料の破面は{001}を始めとする何らかの

低指数面と対応しており、middle shelfにおける破壊でも、その破面は結晶学的な特徴を持つと期待

される。本章では、middle shelfにおける破壊の伝播機構を知るため、middle shelfおよび lower shelf

において破壊した試験片の破面および二次き裂のトレースを解析し、へき開面{001}と、代表的なす

べり面である{011}および{112}との比較を行った。 
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3.2.  実験手法 

3.2.1.  供試材 

本章で用いる供試材として、第 2章で評価したシャルピー衝撃試験後の試験片を用いる。供試材

の化学組成および引張特性を、改めてTable 3.1に示す。供試材はフェライト＋パーライト組織を有

しており、平均フェライト粒径は 14 µm、パーライトの体積分率は 15%であった。供試材の製造方

法、ミクロ組織観察結果、およびシャルピー衝撃試験の条件は 2.2.1項に記載している通りである。 

Fig. 3.4に供試材のシャルピー衝撃試験における吸収エネルギーの遷移挙動を改めて示す。観察す

るサンプルはmiddle shelfおよび lower shelfに当たる試験片であり、それぞれの結果を図中に矢印で

指し示す。253 Kから 193 Kがmiddle shelfであり、173 K以下の温度が lower shelfに当たる。観察

する試験片は 213 Kおよび153 Kで試験したものとした。いずれも、2.3.2において破面直下のミク

ロ組織を観察した試験片である。以下、それぞれの試験片をMS材、LS材と呼ぶ。 

 

3.2.2.  トレース解析 

破面直下のミクロ組織をND 面で観察し、結晶方位の解析を行った。観察は、ノッチ底からの距

離が 0.5～1.5mm の範囲で、明瞭な破面または二次き裂のトレースが得られた箇所で行った。観察

機器など、その他の条件は2.2.3に記載した通りである。 

Fig. 3.5に、LS材における IPFマップの例を示す。マップ中の黒線は 10°以上の方位差の大角境

界である。マップ下方に広がる黒い領域に接する部分が破面であり、それ以外の黒い領域に接する

部分が二次き裂である。マップから直線性のよい破面（fracture surface）および二次き裂（microcrack）

のトレースを見出し、その様相から、粒界（grain boundary）と粒内（transgranular）のいずれを伝播

したトレースかを判断した。また、いずれとも判断しがたい場合は、判別不能（indistinguishable）

とし、得られたすべてのトレースをこの 3つのいずれかに分類した。 

Fig. 3.6に、LS材における破面トレースとフェライトの低指数面のトレース群との比較例を示す。

(a)の IPFマップから、破線で示す破面トレースが得られる。(b)は、この破面トレースと、矢印で指

すフェライト粒の 3 つの等価な{001}面のトレースとを重ねたものである。破面トレースと３つの

{001}面がそれぞれなす 3 つの角の大きさは、小さいほうから 3.3°、47.5°、そして 85.5°であっ

た。このうち、 も小さい 3.3°を、破面トレースと{001}面の一致度合いを表す指標、“θ001”とし

て記録した。同様に、(c)、(d)に示すように、破面トレースと 6つの{011}面、12の{112}面のトレー

ス群とがなす角度も求め、それぞれの 小のものを、“θ011”、“θ112”として記録した。なお、EBSD

法で得られたマップ上でのトレースと、結晶方位の情報との比較が妥当であるかは、オーステナイ
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ト鋼の焼鈍双晶[25]を用いて検証実験を行っており、双晶境界のトレースと{111}面のなす角は平均

で 1.1°と良く一致している。この検証実験の詳細はAppendix 4に記載する。 

得られたすべてのトレースに対し、この３つの指標、θ001、θ011、θ112、を求め、個々のトレー

スの結晶学的特徴を分類した。Fig. 3.7に分類チャートを示す。 初にθ001による判定を行い、θ001

が 5.0°以下である場合、このトレースを“001 群”に分類する。θ001が 5.0°を超える場合、θ011

が 5.0°以下であるかの判定を行う。θ011 が 5.0°以下である場合は更にθ112 と比較を行い、θ011

のほうが小さい場合は“011群”へ、θ112のほうが小さい場合は“112群”へと分類する。θ001、θ

011のいずれも 5.0°を超えた場合、θ112が 5.0°以下であれば“112 群”とし、θ112も 5.0°を超え

る場合は、いずれの低指数面とも一致しないトレースとして、“residue（その他）群”に分類する。 

以上のように、破面トレースとフェライトの低指数面トレースとの関係から破面トレースを４つ

の群に分類する。Fig. 3.6に示した例では、破面トレースと低指数面トレースとの一致度合いは、そ

れぞれθ001 = 3.3°、θ011 = 6.0°、θ112 = 18.4°であった。よって、この破面トレースは 001群に分

類される。 

Fig. 3.8に、破面がなんら結晶学的特徴を持たず、ランダムな面で割れうると仮定して、本項で述

べる解析によって得られる結果を、計算によって求めたものを示す。（計算の詳細は Appendix 5 に

記載する。）観察面上のトレースによる解析では観察面の深さ方向の情報を失ってしまう。よって、

低指数面トレースとたまたま合致するトレースをとる面は多種多様に存在しており、実際にはラン

ダムな面で割れていたとしても、今回の解析では 3/4 のトレースはいずれかの低指数面と対応する

と判断されてしまう。しかしながら、仮に破壊がランダムな面で起こるとすれば、いずれの低指数

面とも合致しない residue群の割合が 1/4と大きくなる。本章では、多数のトレースを解析した結果

を蓄積し、Fig. 3.8に示す結果（以下、ランダム分布と呼称する。）と比較する。破壊がいずれかの

低指数面で優先して起こるのであれば、4 つの群の分布はランダム分布から大きく乖離し、特に

residue群が大きく減少すると考えられる。 

 

 

3.3.  実験結果 

3.3.1.  Middle shelfにおける二次き裂の観察結果 

Table 3.2に、解析したトレースの総数と合計長さを示す。また、併せて、トレースの存在する位

置を、フェライト粒内、粒界上、そして判別不能へと分類した結果を示す。破面におけるトレース

は、破壊前には繋がっていた対になる部分を失っていることが多く、破面の位置をフェライト粒内
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あるいは粒界上と判断できる場合は少ない。このため、破面トレースの多くは判別不能に分類され

る。一方、二次き裂の場合には、多くのトレースにおいて対岸部分が残っており、フェライト粒内

またはフェライト粒界上とその位置を分類できるトレースが多い。解析した二次き裂トレースの数

は、MS 材で 59 箇所、LS 材で 74 箇所と大きな差は無いが、MS 材の二次き裂の密度は LS 材より

も小さく、MS材ではより広い範囲の観察を行った。LS材における二次き裂の観察結果は、第２章

の Fig. 2.15(c)に示した。フェライト粒内を貫通する二次き裂のトレースは、フェライト粒の{001}

面とよく対応していた。 

MS材における二次き裂の IPFマップを、Fig. 3.9に示す。Fig. 3.9(a)の中央で縦に伸長した黒い領

域が二次き裂である。き裂は、10°以上の大角境界を表す黒線に囲まれた、紫色のフェライト粒を

貫通しており、トレースは粒内に分類される。二次き裂周辺の 3本組の黄色線は、その中心の黄色

点における結晶方位に対応した{001}面のトレース群を表す。き裂周辺を拡大し、Fig. 3.9(b)に示す。

赤破線はこの二次き裂から得られるトレースである。赤破線は周辺の黄色線とは平行になっておら

ず、θ001 は 18°と大きい。よって、この二次き裂はへき開面である{001}面とは対応していないと

言える。同様にして評価した、θ011、θ112は、それぞれ 1°、4°であった。よって、この二次き裂

トレースを、011群に分類した。 

MS材における二次き裂の別の観察例をFig. 3.10に示す。この二次き裂も同様にフェライト粒内

を貫通している。この事例においては、二次き裂のトレースは二次き裂周辺の黄色線が表す{001}

のトレース群の 1つとよく対応している。白矢印で指した箇所におけるθ001 は僅かに 2°であった

このように、MS 材における二次き裂のトレースの結晶学的特徴は様々であったことから、多数の

トレースを解析し、結果を蓄積することにした。 

 

3.3.2.  Lower shelf におけるトレース解析結果 

Table 3.2に示すトレース群のうち、LS材における結果を示す。Fig. 3.11に、二次き裂トレースの

結晶学的特徴を示す。縦軸は、解析したトレースの合計長さに占める、4 つの結晶学的特徴を表す

群ごとの割合を表す。左端の、解析した全 74箇所（合計長さ 400 µm）の結果から順に、そのうち

粒内に存在する 31箇所（同 184 µm）の結果、粒界に存在する 11箇所（同 50 µm）の結果、判別で

きなかった 32箇所（同 167 µm）の結果を示す。また、右端には、Fig. 3.8に示した、ランダム分布

を示す。 

二次き裂全体では、へき開面とよく対応する 001群が 65%と大部分を占めている。また、{001}、

{011}、{112}のいずれの面とも対応しない residue 群の割合は 5%でしかない。この傾向は、粒内を
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貫通する二次き裂に絞って解析した、左から二列目の結果では更に強く認められる。001 群が 78%

を占め、一方で、residue 群に分類されるのは 31 箇所のうちで僅かに 1 箇所でしかない。逆に、粒

界上にある二次き裂では、この傾向は弱まり、001群は 34%、residue群は 22%となる。中央に示す

粒界上の二次き裂の結果は、右端に示すランダム分布と相似である。分類不能であった 32箇所のト

レースの結果は、粒内と粒界の結果の中間にある。これは、判別不能となったトレースには粒内と

粒界で割れている二次き裂の双方が含まれることを示唆する。 

以上の結果より、LS 材において、二次き裂は粒内と粒界のいずれも経路として伝播するが、特

にフェライト粒内の{001}面を主な経路としていることが分かった。Fig. 3.12に、破面における全 65

箇所のトレースに対する解析結果を、Fig. 3.11 で左端に示した全ての二次き裂に対する解析結果、

および、右端に示したランダム分布と、比較して示す。破面のトレースと二次き裂のトレースとで

は、各群の占める割合は一致しており、いずれもランダム分布とは大きく異なる。この結果から、

破面における破壊の伝播経路と、二次き裂の破壊の伝播経路の特徴とが一致すると言える。よって、

LS 材では、破壊はフェライト粒内の{001}面を主な経路として伝播したと言える。 

 

3.3.3.  Middle shelfにおけるトレース解析結果 

同様に、Fig. 3.13 に、MS 材の二次き裂におけるトレースの結晶学的特徴の分布を示す。左端に

示す全 59 箇所の二次き裂トレースの解析結果より、MS 材では LS 材と異なり、001 群が優勢では

ないことが分かる。MS 材における二次き裂のトレースは 112 群に分類されるものが多く、44%を

占める。一方、001群、112群はそれぞれ 30%、17%であった。同様の傾向は、左から２、３列目の

粒内、粒界のいずれのトレース群でも認められた。判別不能となったトレース群では、他と比べて

residue 群が多く、112 群が少ない結果であったが、判別不能となったトレースの数が４箇所と少な

いため、内訳を論じるにはサンプル数が少ないと判断し、無視した。 

左から 2つ目のフェライト粒内に存在する二次き裂トレースの結果に注目すると、そこでの分布

は一見して右端のランダム分布と似ているように見える。しかしながら、黒色の residue群が占める

割合は僅かに 6%であり、解析した 34箇所のうち 2箇所でしかない。この割合はランダム分布にお

ける residue群の割合、24%に比べて明らかに小さく、ここで得られたフェライト粒内の二次き裂ト

レースが何らかの結晶学的特徴を持つことを強く示唆する。 

Fig. 3.14 に、MS 材における破面の全トレースの解析結果を、二次き裂の全トレースの解析結果

およびランダム分布と比較して示す。破面と二次き裂における各群の割合は、破面において 001群

が少なめとなってはいるが、概ね両者で一致しており、特に 112 群の割合が大きいという特徴はし
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っかりと一致している。また、residue群の割合も、ランダム分布でのそれの半分以下と小さい。 

以上の結果から、破面を形成した破壊においても、二次き裂と同様に進行したと考えられる。Table 

3.2より、MS材における破壊も、フェライト粒界よりもフェライト粒内での進展が優位である。し

かし両者の差はLS材よりも小さく、MS材ではフェライト粒界がより破壊しやすくなっていると言

える。また、MS 材のフェライト粒内での二次き裂においては 112 群の占める割合が大きいが、そ

の割合は LS 材における 001 群ほどには大きくはない。MS 材における破壊は、フェライト粒内の、

特に{112}面を主体として伝播するが、支配的とするほどには強い傾向ではない。 

但し、MS材ではフェライト結晶粒内におけるき裂の伝播経路とへき開面とされる{001}のトレー

スとは大きく乖離する場合が多い。Fig. 3.15にMS材においてフェライト粒内を貫通する全 49箇所

のトレースのうち、001 群以外分類された 35 箇所について、θ001、θ011、θ112を全て示す。001 群

に分類されないトレースにおけるθ001は10°を下回るのは8箇所のみであり、他の27箇所では10°

以上であった。これらの箇所では明らかに{001}以外の面において、平坦な破面を呈する破壊が伝播

していると言える。 

 

 

3.4.  考察 

3.4.1.  Lower shelf とMiddle shelfにおける破壊の伝播経路 

Table 3.3 に、LS 材および MS 材におけるトレース解析の結果を全て示す。各トレースの結晶学

的特徴は、Fig. 3.7に示したフローに従い、4つの群に分類した。3.3の実験結果では、各群のトレー

スが解析したトレースの長さに対して占める割合を示してきたが、Table 3.3に示す通り、トレース

の個数によって整理しても、同様の結果が得られる。LS材、MS材のいずれにおいても、二次き裂

のトレースから得られる結晶学的特徴は、それぞれの試験片の破面トレースから得られる結晶学的

特徴と同じであった（Fig. 3.12, 14）。この結果は、破面の持つ結晶学的特徴が二次き裂と同じである

ことを示す。 

LS 材において、二次き裂のうちで存在する箇所が判別不能とされたトレースの結晶学的特徴は、

粒内と粒界にそれぞれ分類されたトレース群の示す結晶学的特徴の中間であった。よって、判別不

能とされたトレースには粒内と粒界を通ったトレースが、それぞれ含まれていると考えられる。こ

こで、判別不能とされたトレースを除き、粒内および粒界に分類されたトレースの比率が、破壊の

伝播における粒内と粒界を経路とする比率と一致すると仮定する。また、MS 材においては、判別

不能であった二次き裂トレースの数が少ないことから、同様に判別不能とされたトレースを無視す
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る。 

Fig.3.16にLS材、MS材のそれぞれにおける破壊の伝播経路を、粒内および粒界上を通る二次き

裂のトレースの結晶学的特徴から求めた結果を示す。LS材では、破壊の伝播経路として、へき開面

である{001}面が優勢であり、全体の 60%を占める。続いてフェライト粒界、{011}面の順に続いて

おり、それぞれ、21%、12%を占める。このような破面の結晶学的特徴は、Merson ら[13]の、液体

窒素下で破壊させたアルミキルド鋼（フェライト＋パーライト組織）の破面解析結果と対応してい

る。彼らの観察においても、破面の指数は{001}が主体であり、一部に{011}面およびフェライト粒

界面での破壊の伝播が認められたと報告されている。 

一方、MS 材での破壊の伝播経路は大きく異なる。MS 材ではフェライト粒界が も選ばれやす

く、36%を占め、次いで{112}面が 29%と、ほぼ同等の割合を占めている。LS材で主体であった{001}

面および{011}は、MS材でも伝播経路になるものの、その割合は 22%と 10%であり、破壊への寄与

は小さい。 

Fig. 3.17に、粒内での二次き裂トレースのみに限定し、LS材とMS材における伝播経路の結晶学

的特徴を比較する。2 つの試験片で、解析したトレースの数、および長さの合計は同等である。LS

材では、破壊が粒内で伝播する場合には、ほとんどの場合に{001}面を経路とする。一方、MS材で

は{001}面は支配的ではなく、 も優勢であるのは{112}面であった。MS 材における分布は右に示

すランダム分布に近いが、residue群がほとんど見られないことから、この結果は実際の破面の結晶

学的特徴を反映すると思われる。 

同様に、粒界における二次き裂トレースの結晶学的特徴を、Fig. 3.18に示す。LS材、MS材とも

に、その特徴の内訳はランダム分布に近く、特に residue群がいずれも 10%を超えていることが特徴

である。フェライト＋パーライト組織における結晶粒界の面方位には強い規則性は無いことから、

粒界を伝播したトレースの結晶学的特徴がランダム分布に近いことは実態に即していると推定され

る。 

以上の結果より、LS材では、フェライト粒内の{001}面におけるへき開破壊を主体として、破壊

が伝播したと考えられる。MS材では、フェライト粒界による伝播の起こる割合がLS に比べて増大

し、また、フェライト粒内での伝播経路として、{112}面が優勢となり、{001}、{011}面と共に、伝

播を担っている。 

 

3.4.2.  フェライト粒内における低指数面破壊の難易比較 

フェライト粒内の低指数面による破壊の伝播挙動を支配する因子として、各面の割れやすさが重
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要となる。また、各低指数面における等価な面の数は、破壊が伝播する際に考慮する対象の数とな

るため、その数が多いほど破壊が伝播しやすい関係にある機会が増えることになり、重要である。 

以上の考えに基づき、低指数面の割れやすさを比較する規格化（normalization[14,16,18,24]）を行

う。まず、破面や二次き裂のトレースの面指数を求め、観察された各低指数面の個数（n）をそれぞ

れの低指数面の等価な面の数（m）で除し、各低指数面の割れやすさの指標（v = n/m）とする。

後に、各低指数面の指標に対し、{001}面におけるこの指標の値を基準（1.00）とする規格化を行い、

各低指数面が{001}面に対してどれほど割れやすいのか、比較する。 

Table 3.4に、Fig. 3.17に示した粒内を通る二次き裂トレースの解析結果を基に、規格化によって

各低指数面の割れやすさを比較した結果を示す。対象となる低指数面、{001}、{011}、{112}におい

て、等価な面の数 m は、それぞれ、3、6、12 個である。LS 材では、観察した 31 箇所のうち、21

箇所が 001 群であった。よって、21 を 3 で除した 7.00 が、LS 材の{001}面での割れやすさ、v001と

なる。同様にして、{011}面では 1.00、{112}面では 0.25 が得られる。このように、LS 材の{001}面

は、{011}、{112}面と比べて、はっきりと割れやすいことが分かる。 

MS材では、34箇所の観察を行った。001群に分類されたのは 11箇所であり、観察された数とし

ては、112 群の 15 箇所のほうが多い。しかしながら、{112}は等価な面が多いため、MS 材の{112}

面の割れやすさ、v112は 1.25 であり、{001}面の 3.67 よりも小さい。従って、割れやすさの序列と

しては、MS材であっても{001}面のほうが{011}、{112}面よりも割れやすいと言える。 

Table 3.5およびFig. 3.19に、粒内での各低指数面の割れやすさについて、同様に破面や二次き裂

のトレース解析を行っている従来知見の結果[15,16,18,24]との比較を行った。LS材における結果は、

Li ら[18]の示したラインパイプ用鋼の溶接熱影響部におけるシャルピー衝撃試験片において得られ

た結果と相似である。いずれも、{001}面が主な伝播経路である（Fig. 3.19(a)）。また、いずれの結

果においても、{011}面と{112}面とでは{011}面のほうが割れやすく、更に、{001}面と比較した割

れやすさは前者が 0.2程度、後者が 0.05程度で、同様であった。 

一方、MS材における結果は、Nohavaら[15]、Mohseniら[16]、そして、Kumarら[24]の結果とよ

く似ている。MS 材も含め、材料も破壊試験条件も大きく異なる結果群ではあるが、いずれの破面

においても、{001}面が観察したトレースに占める割合は 30%程度であり（Fig. 3.19(a)）、LS材と比

べて小さい。また、{011}面と{112}面が、LS 材と比較して、割れやすい点も同様である。{011}面

と{112}面のいずれが割れやすいかは報告によって異なるが、{001}面と比較した場合にはいずれも

0.3程度の割れやすさとなっており（Fig. 3.19(b), (c)）、これは本研究におけるMS材での結果と対応

している。 
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Table 3.5 に示したいずれの報告においても、規格化した結果からは{001}面が も割れやすいと

言える。しかしながら、 も割れやすいことは必ずしも主な破壊の伝播経路となることを意味しな

い。実際、Table 3.4 に示した通り、MS 材では 112 群のほうが 001 群よりも伝播経路として多く働

いている。MS材において、{112}面の{001}面に対する相対的な割れやすさ（v112/v001）は 0.34 であ

る。この値は、いまだ{001}面のほうが割れやすいが、{112}面も決して割れづらくはないことを意

味する。そして、{112}面は等価な面が 12個あり、{001}面の 3個よりも多いため、MS材では{112}

面が破壊の伝播経路として選択される機会が増えたと考えられる。 

一方、LS材における{112}面の{001}面に対する相対的な割れやすさは、僅かに 0.04でしかない。

LS 材においては、{112}面は{001}面に比べて、圧倒的に割れづらいため、等価な面が多いにも関わ

らず、破壊の伝播経路として採用されることが極めて少なくなったと考えられる。 

 

3.4.3.  Middle shelfにおける破壊の伝播モデル 

ここまで述べたように、フェライト＋パーライト組織における二段階延性脆性遷移において、

middle shelfと lower shelfとではフェライト粒内での破壊の伝播経路が変化していた。lower shelfで

は、伝播経路はへき開面である{001}が主体である。一方、middle shelfでは{001}は支配的ではなく、

{011}、{112}面を経路とする場合も多い。この、伝播経路の遷移は、{001}面と比較した{011}面、

{112}面の相対的な割れやすさが、middle shelfでは lower shelfよりも大きくなったために起きたと推

定される。 

しかしながら、粒内で{001}面以外を経路として破壊が伝播することは確かとしても、その場合

の破壊の伝播機構は不明である。過去の報告[15-17,19]では、このような{011}面や{112}面での破壊

もへき開破壊として説明されている。{001}面でのへき開破壊は、他の面でのそれと比べて、圧倒的

に起こりやすい[5,7,22,26]とされることから、この考えは、lower shelfおよびmiddle shelfのいずれに

おいても{001}面が割れやすいという面ごとの序列を説明することはできる。しかしながら、この考

えが成り立つには、各面ごとの相対的なへき開破壊のしやすさの差が温度に伴って大きく変化する

ことを説明し、middle shelfにおいては{001}面と{011}、{112}面とのへき開破壊のしやすさの差が数

倍程度まで低下することを説明する必要がある。 

一方、{011}, {112}面は bcc結晶における典型的なすべり面[34]であるが、同様にすべり面を伝播

経路とし、平坦な破面を形成する低温脆化現象として、Tomotaら[27,28]は窒素を添加したオーステ

ナイト系ステンレス鋼における延性脆性遷移について報告している。この材料は、高温ではディン

プルからなる延性破面を呈するが、温度の低下に伴って延性脆性遷移が起こり、へき開破面のよう
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な平坦な破面[29]を呈する。Tomota らは破壊の伝播経路を調べ、Fig. 3.20 に示すように、平坦な破

面のトレースがオーステナイトのすべり面である{111}と一致することを見出した。Tomota ら

[28,30,31]は、この破面の形成機構として、特定のすべり面に転位が移動し、局所的な温度上昇が生

じて局所的に転位の易動度が上がって転位密度の高いすべり帯が形成し、剥離するすべり面分離

（slipping-off機構）[32]を提案している（Fig. 3.21[28]）。 

Fig. 3.22に、lower shelfとmiddle shelfにおいて想定する破壊の伝播挙動の模式図を示す。すべり

面分離によって破壊が伝播するには転位の移動が必要であり、一方のへき開破壊は、Fig. 1.22で示

したように、転位が動かないほうが起こりやすい。lower shelf においては、破壊の前にはほとんど

塑性変形は起きておらず、温度も低いため、き裂が伝播する際には転位の移動は起こりづらく、へ

き開破壊による伝播が主体となる。一方、middle shelfにおいては、温度が lower shelfよりも高く、

転位が動きやすいうえ、破壊に先立って組織は塑性変形を受けている。この塑性変形によって、き

裂の進行方向には多様な可動転位および活動すべり帯が存在する。すべり面分離には転位密度の高

い活動すべり面が必要となるため、middle shelfにおける破壊直前のミクロ組織の特徴は、この機構

による破壊の伝播には適していると言える。 

このように、{011}, {112}面での破壊機構としてすべり面分離を考慮することにより、middle shelf

と lower shelfとの破壊の伝播経路の変化と、温度や破壊前の塑性変形有無によってすべり面上での

破壊伝播が起こりやすくなることを、定性的に説明することができる。 

 

 

3.5.  小括 

二段階延性脆性遷移における破壊の伝播挙動の変化、特に middle shelf における破壊の伝播形態

について調べるため、第2章で評価したフェライト＋パーライト組織を有する高強度薄鋼板の213 K

（MS材）、153 K（LS材）でそれぞれ破壊したサブサイズCVN試験片を観察し、破面および二次

き裂のトレースを低指数面{001}、{011}、{112}面のトレースと比較した。結果は以下の通りである。 

 

1. MS材において、フェライト粒内を通る二次き裂には、{001}面と対応するものに加え、{011}、

{112}と対応するものもあった。 

2. LS 材では、二次き裂はフェライト粒内の{001}面を主な経路として、伝播している。また、

破面におけるトレースの結晶学的特徴は、二次き裂の結晶学的特徴と一致しており、破壊は

フェライト粒内の{001}をへき開破壊によって主に伝播すると考えられる。 
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3. MS材において、破壊は主にフェライト粒内を伝播するが、そのトレースは{001}のほか{011}、

{112}面とよく対応する。 また、MS材では、LS材に比べ、伝播経路に占めるフェライト粒

界の割合も大きい。 

4. 規格化により、{001}, {011}, {112}のそれぞれの面の破壊のしやすさを定量化し、比較した。

LS 材、MS材ともに、{001}面が も破壊しやすかったが、MS材では{011}, {112}面との差

は 3倍程度であり、LS材よりも差が小さかった。 

5. middle shelfでは{011}, {112}面上でも頻繁に破壊が伝播するが、そこでの破壊の伝播機構は

不明である。{011}、{112}面は bcc鉄における典型的なすべり面であり、そこでの破壊の伝

播機構として、すべり面分離による機構を考えることができる。 
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Fig. 3.1  液体窒素中で破断したアルミキルド鋼の破面直下の組織の IPFマップ[13] 

 

 

 

 

Fig. 3.2  ベイナイト鋼のへき開破面直下に存在する二次き裂のSEM写真[15] 

（付記された面指数は各き裂のトレースをEBSDによって解析し、得ている。） 
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Table 3.1  供試材（FP 材）の化学組成および引張特性 

Chemical compositions (wt%) 

C Si Mn P S N 

0.15 1.77 1.48 0.005 0.001 0.001 

Tensile properties 

0.2% proof stress Tensile strength Elongation 

385 MPa 595 MPa 31% 

 

 

 

 

 

Fig. 3.3  高強度鋼の再現HAZ組織における脆性破面の観察結果[16] 

(a) 破面写真 (b) FIB によって切り出した(a)に示す破面の横断面 

(c) (a)の破面の３次元トレースと結晶方位との比較 
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Fig. 3.3（続き）  高強度鋼の再現HAZ組織における脆性破面の観察結果[16] 

(a) 破面写真 (b) FIB によって切り出した(a)に示す破面の横断面 

(c) (a)の破面の３次元トレースと結晶方位との比較 

 

 

Fig. 3.4  FP 材のシャルピー衝撃試験におけるCVN吸収エネルギーの遷移挙動 
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Fig. 3.5  LS材における破面直下の組織の IPFマップ 

 

 

 

 

Fig. 3.6  LS材における破面トレースの解析例 

(a) IPFマップ (b)(c)(d) 破面トレースと{001}, {011}, {112}トレース群との比較 
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Fig. 3.7  破面トレースとフェライトの低指数面トレースのなす角による 

破面トレースの結晶学的特徴の判定フロー 

 

 

 

 

Fig. 3.8  破壊がランダムな面で起きた場合の破面トレースの結晶学的特徴の分類結果 
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Table 3.2  解析を行ったトレースの総数および総長さ 

Sample Site  Whole TG GB ID 

MS FS number 69 15 (22%) 5 (7%) 49 (71%) 

(213 K)  length (µm) 366 68 (19%) 24 (6%) 274 (75%) 

 MC number 59 34 (58%) 21 (36%) 4 (7%) 

  length (µm) 308 187 (61%) 105 (34%) 16 (5%) 

LS FS number 65 7 (11%) 4 (6%) 54 (83%) 

(153 K)  length (µm) 337 30 (9%) 18 (5%) 289 (86%) 

 MC number 74 31 (42%) 11 (15%) 32 (43%) 

  length (µm) 400 184 (46%) 50 (12%) 166 (42%) 

FS：破面トレース、MC：二次き裂トレース 

Whole：全トレース、TG：粒内を伝播したトレース、GB：粒界を伝播したトレース、 

ID：粒内、粒界の判別が不可能であったトレース 

 

 

 

 

   
Fig. 3.9  MS材における破面直下の組織のEBSD解析結果 

(a) IPFマップ (b)二次き裂トレースと{001}トレースとの比較 
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Fig. 3.10  MS材における{001}トレースと対応する二次き裂の観察例（IPFマップ） 

 

 

 

 

Fig. 3.11  LS材における二次き裂トレースの解析結果 

（グラフ上部の数字は解析したトレースの個数および合計長さを示す。） 

Whole：全トレース、TG：粒内を伝播したトレース、GB：粒界を伝播したトレース、 

ID：粒内、粒界の判別が不可能であったトレース、random：ランダム分布 
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Fig. 3.12  LS材の全トレース解析結果 

（グラフ上部の数字は解析したトレースの個数および合計長さを示す。） 

FS：破面トレース、MC：二次き裂トレース、random：ランダム分布 

 

 

 

 
Fig. 3.13  MS材における二次き裂トレースの解析結果 

（グラフ上部の数字は解析したトレースの個数および合計長さを示す。） 

Whole：全トレース、TG：粒内を伝播したトレース、GB：粒界を伝播したトレース、 

ID：粒内、粒界の判別が不可能であったトレース、random：ランダム分布 
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Fig. 3.14  MS材の全トレース解析結果 

（グラフ上部の数字は解析したトレースの個数および合計長さを示す。） 

FS：破面トレース、MC：二次き裂トレース、random：ランダム分布 

 

 

 

Fig. 3.15  MS材において 001群以外に分類された粒内を貫通するトレースにおける 

各低指数面との一致度θ001，θ011, θ112 
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Fig. 3.16  粒内および粒界を通る二次き裂トレースから求めた 

LS 材、MS材における破壊の伝播経路の内訳 

GB：粒界トレース, TG：粒内トレース 

 

 

 

 
Fig. 3.17  フェライト粒内における二次き裂トレースの伝播経路 
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Table 3.3  トレース解析結果の内訳 

Sample Site  Number of treces Sum of trace length (µm) 
   Whole TG GB ID Whole TG GB ID 

MS FS Total 69 15 (22) 5 (7) 49 (71) 366 68 (19) 24 (6) 274 (75) 
  001 group 11 (16) 3 (4) 1 (1) 7 (10) 64 (17) 18 (5) 4 (1) 42 (11) 
  011 group 15 (22) 5 (7) 0 (0) 10 (15) 84 (23) 20 (5) 0 (0) 64 (17) 
  112 group 35 (51) 7 (10) 3 (4) 25 (36) 175 (48) 30 (8) 11 (3) 134 (37) 
  residue 8 (12) 0 (0) 1 (1) 7 (10) 44 (12) 0 (0) 8 (2) 36 (10) 
 MC Total 59 34 (58) 21 (36) 4 (7) 308 187 (61) 105 (34) 16 (5) 
  001 group 16 (27) 11 (19) 4 (7) 1 (2) 94 (30) 64 (21) 26 (9) 3 (1) 
  011 group 11 (19) 6 (10) 4 (7) 1 (2) 54 (17) 30 (10) 21 (7) 3 (1) 
  112 group 35 (42) 15 (25) 9 (15) 1 (2) 134 (44) 85 (28) 45 (15) 4 (1) 
  residue 7 (12) 2 (3) 4 (7) 1 (2) 26 (9) 8 (3) 13 (4) 5 (2) 

LS FS Total 65 7 (11) 4 (6) 54 (83) 337 30 (9) 18 (5) 289 (86) 
  001 group 40 (62) 2 (3) 3 (5) 35 (54) 225 (67) 6 (2) 15 (4) 204 (60) 
  011 group 11 (17) 2 (3) 0 (0) 9 (14) 46 (14) 9 (3) 0 (0) 37 (11) 
  112 group 8 (12) 1 (2) 1 (2) 1 (2) 43 (13) 5 (2) 3 (1) 35 (10) 
  residue 6 (9) 2 (3) 0 (0) 0 (0) 24 (7) 10 (3) 0 (0) 14 (4) 
 MC Total 74 31 (42) 11 (15) 32 (43) 400 184 (46) 50 (12) 166 (42) 
  001 group 43 (58) 21 (28) 4 (5) 18 (24) 260 (65) 143 (36) 17 (4) 100 (25) 
  011 group 14 (19) 6 (8) 2 (3) 6 (8) 69 (17) 28 (7) 8 (2) 33 (8) 
  112 group 13 (18) 3 (4) 3 (4) 7 (10) 52 (13) 8 (2) 14 (3) 31 (8) 
  residue 4 (5) 1 (1) 2 (3) 1 (1) 19 (5) 4 (1) 11 (3) 4 (1) 

（）内の数字はその左横の数字の全体に対する割合(%)を示す。 

FS：破面トレース、MC：二次き裂トレース 

Whole：全トレース、TG：粒内を伝播したトレース、GB：粒界を伝播したトレース、ID：粒内、粒界の判別が不可能であったトレース 
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Fig. 3.18  フェライト粒界における二次き裂トレースの伝播経路 

 

 

 

 

Table 3.4  フェライト中の低指数面の割れやすさ 

Sample Low index plane {001} {011} {112} residue 

Number of equivalent planes (m) 3 6 12 - 

MS Number of traces analyzed (n) 11 6 15 2 

 Normalized value (v = n/m) 3.67 1.00 1.25 - 

 Ratio of normalized value (v/v001) 1.00 0.27 0.34 - 

LS Number of traces analyzed (n) 21 6 3 1 

 Normalized value (v = n/m) 7.00 1.00 0.25 - 

 Ratio of normalized value (v/v001) 1.00 0.14 0.04 - 
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Table 3.5  フェライト中の低指数面の割れやすさの文献事例との比較 

 

FS：破面解析結果、MC：二次き裂解析結果 

α：フェライト、P：パーライト 

ntotal：解析したトレースの総数、n001：{001}面と判定されたトレースの数 

v001, v011, v112：{001}, {011}, [112}の割れやすさの指標 
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Fig. 3.19  フェライト中の低指数面の割れやすさの文献事例との比較 

(横軸はTable 3.5の一覧に記載する番号。12, 13番は本研究の結果) 

ntotal：解析したトレースの総数、n001：{001}面と判定されたトレースの数 

v001, v011, v112：{001}, {011}, [112}の割れやすさの指標 
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Fig. 3.20  低温脆化したオーステナイト系ステンレス鋼の破面トレース観察結果[27] 

 

 

 

Fig. 3.21  Tomotaらの提案するすべり面分離（slipping-off）による破壊機構の模式図[28] 
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Fig. 3.22  Lower shelf および Middle shelf におけるき裂伝播経路の模式図 
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第 4 章 フェライト単相～フェライト＋パーライト複合組織における延

性脆性遷移とパーライト分率の関係 
 

4.1.  本章で検討する課題、並びに、関連する知見 

本章では、複合組織鋼における延性脆性遷移挙動の、硬質組織分率に伴う変化について述べる。 

複合組織鋼において、それぞれの構成組織の分率（系全体の体積に対して占める割合）は、特性

を支配する主な因子の一つである[1,2]。 も一般的なフェライト＋マルテンサイト組織の DP 鋼の

場合、マルテンサイト分率の増大に伴って強度が上昇し、延性が低下する。例えば、Bortsov and 

Fonstein[3,4]は、Fig. 4.1に示すように、マルテンサイト分率の増大によって直線的に 0.2%耐力とTS

が上昇し、一方で均一伸び（UEl, uniform elongation）が低下することを報告している。フェライト

に比べて硬質で延性に乏しいマルテンサイトの分率が増大することによる引張特性へのこのような

影響は、様々な複合組織の加工硬化挙動に対する混合則[2,5-7,23]からも想定される通りである。 

このようなフェライト＋マルテンサイト組織からなるDP 鋼において、Hayat and Uzun[8]は衝撃

破壊特性に与えるマルテンサイト分率の影響を、造船用高強度低合金鋼（DH36：0.143C-0.2Si- 

1.5Mn-0.15Cu-0.1Cr-0.016P-0.007S (mass%)）において調べた。彼らは、鋼板を Ac1点（710℃）より

高い温度からAc3点（850℃）より高い温度まで系統的に振り、加熱後に急冷することでマルテンサ

イト分率の異なるDP 鋼を得て、引張試験およびシャルピー衝撃試験を行った。Fig. 4.2に引張試験

の結果を示す。実験は 6つの試験片で行っているが、左のDH36 およびGA は比較材であり、ここ

では無視する。右のA730W からA900W が加熱温度を振った試験片での結果であり、各試験片の数

字は加熱温度（℃）を意味する。加熱温度の上昇に伴い、強度が上昇し、延性が低下する。これは、

加熱温度の上昇に伴い、マルテンサイト分率が 18%、35%、55%、100%と増大したためである。引

張強度の傾向から考えると、耐衝撃特性は加熱温度の上昇に伴い劣化しそうに思われる。しかしな

がら、Fig. 4.3に室温でのシャルピー衝撃試験における吸収エネルギーおよび試験片破面を示す通り、

加熱温度が高いほど吸収エネルギーは上昇した。また、破面は、塑性変形の小さい脆性破面から、

大きく塑性変形した延性破面へと遷移している。 

このように、TS が 652MPa から 1115MPa まで上昇しながら、靭性が却って改善した理由は、複

合組織における硬質組織の特性が分率に伴って大きく変化したことにある。フェライト＋マルテン

サイト組織では、鋼材が含有する炭素のほとんどがマルテンサイト側に濃化する[9,10]。この際、マ

ルテンサイトにおける炭素濃度は、その分率が小さいほど濃縮し、大きいほど希釈される。Hayat and 

Uzunの検討の場合、マルテンサイト分率の増大に伴い、マルテンサイト中の平均炭素濃度は、概算
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で 0.78 mass%から、0.40、0.25、0.14 mass%と低下したと推定される。ここで、マルテンサイトの特

性は固溶炭素量に大きく依存しており、例えば、Fig. 4.4に示す通り、硬さは炭素量の増加に伴って

大幅に向上する[11-13]。一方で固溶炭素量の増加に伴って靭性は大きく劣化する[11,12,14]。よって、

加熱温度の低い試験片は、引張試験で得られる強度は低いが、その内部には少量の極めて硬く、割

れやすいマルテンサイトが含まれていたことが分かる。加熱温度の上昇によりマルテンサイトの分

率が増えると、系全体の強度は上昇するが、マルテンサイトの固溶炭素量は希釈され、割れづらく

なる。この、マルテンサイトの割れやすさの変化によって、Fig. 4.3に示したように、加熱温度の上

昇に伴って靭性が改善したと推定される。 

ここまでHayat and Uzunの実験を例として、フェライト＋マルテンサイト組織において分率が特

性に与える影響の評価について述べた。フェライト＋マルテンサイト組織では、マルテンサイト分

率を加熱温度などの熱処理条件によって変化させることで、一見して分率の影響を評価できるよう

に見える。しかしながら、分率とともにマルテンサイトの特性が大きく変化してしまい、その影響

がより強く表れることもある[15]。フェライト＋マルテンサイト組織では、分率とマルテンサイト

の特性とが連携しており、かつ、分率が熱処理条件に依存していて不安定であるため、分率の影響

のみを切り分けて捉えることが難しい。 

本研究では、以上の見地から、まずは本章において、フェライト＋パーライト組織を用いて、硬

質組織分率による延性脆性遷移挙動への影響を調べる。フェライト＋パーライト組織では、適正な

パーライト変態温度さえ選べば、パーライトの分率は添加炭素量のみに従い、かつ、パーライトの

機械特性が依存するラメラ間隔、すなわちフェライトとセメンタイトからなる層の厚さも変化しな

い。よって、添加炭素量のみを系統的に振ったサンプルを準備することで、容易に分率のみを変化

させることができる。硬質組織の特性による延性脆性遷移挙動への影響は、本章で分率の影響を明

らかとしたうえで、次章で検討する。 

フェライト＋パーライト組織におけるパーライト分率に伴う延性脆性遷移挙動の変化の従来知

見を、FIg. 4.5に示す[16]。パーライトをまったく含まないと推定される 0.01wt%鋼では、upper shelf

と lower shelfの間に遷移領域は無く、upper shelfから急激に lower shelfへと遷移している。炭素が増

え、僅かにパーライトが含まれるようになると upper shelfと lower shelfの間に徐々に吸収エネルギ

ーが低下する遷移領域が現れる。全体の 8 割超がパーライトであると推定される 0.67wt%鋼までの

間、炭素量の増加に伴ってupper shelfの吸収エネルギーは徐々に低下し、また、upper shelfからの

遷移開始温度は高温側へと移動する。一方で、lower shelfの吸収エネルギーおよび lower shelfへの

遷移完了温度は大きく変化しないように見える。 
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このように、パーライト分率に伴う延性脆性遷移挙動の変化には系統的な評価結果が報告されて

いる。しかしながら、この報告では、第 2章でフェライト＋パーライト組織の高強度薄鋼板におい

て認められた、二段階延性脆性遷移に相当する事象は言及されていない。よって、二段階延性脆性

遷移を示す高強度薄鋼板において、パーライト分率による延性脆性遷移挙動への影響を、改めて評

価することにした。 

 

 

4.2.  実験手法 

4.2.1.  供試材 

パーライト分率の影響を評価するため、6種類の鋼板を試験室にて作成した。Table 4.1に各鋼板

の化学組成を示す。供試材の名称にある数値は、後述するパーライト分率（%）を表す。炭素量は

0.005 wt%から 0.150 wt%とした。Si、Mnは高強度鋼板に広く用いられる元素であり、特に、Siはフ

ェライトを脆化させ、延性脆性遷移を起こしやすくして本研究の目的を達成しやすくなるよう、そ

れぞれ 1.0 wt%、2.0 wt%ずつ添加した。また、粗大な介在物による破壊の発生と、結晶粒界による

破壊の伝播を抑制するため、P、S、Al、Nは、それぞれ0.005 wt%、0.001 wt%、0.006 wt%、そして、

0.001 wt%に制限した。これらの鋼塊は真空溶解によって作成した。 

鋼塊を、1173 K以上の温度で板厚 3.5 mmまで熱間圧延し、そのまま 923 Kに加熱したアルゴン

雰囲気炉内で 1時間保持し、その後、室温まで冷却した。Fig. 4.6に、Fe-1Si-2Mn-C 四元系（数値は

wt%）における計算状態図を示す。計算には ThermoCalc を用い、熱力学データベースは TCFE8 を

参照した。この系において、極低炭素領域におけるA3点は 1142 Kである。熱間圧延はオーステナ

イト単相域においてなされており、熱間圧延後に急冷せずに変態させることで、塊状のフェライト

が得られる。また、フェライトにおける固溶炭素が 大となる温度は 932 Kであり、そこでのフェ

ライト中の固溶炭素量は 0.005 wt%である。また、0.005 wt%を超える炭素量では、932 Kはフェラ

イト＋セメンタイト領域である。このことから、932 Kを僅かに下回る 923 Kで長時間保持するこ

とによって、含有炭素量が 0.005 wt%と も少ないP0材ではすべての炭素がフェライト中に固溶し

てフェライト単相組織が得られると期待される。一方、それ以上の炭素を含むP2～P21材では、923 

K での保持によって、フェライト変態が進行したのちに共析変態が開始してフェライト＋パーライ

ト組織が得られると期待される。 

Fig. 4.7に、供試材のFE-SEM観察結果を示す。観察はTD.方向から行い、板厚 1/2の箇所で行っ

た。その他の観察条件も、2.2.1に示した条件に倣った。各写真の黒い領域がフェライトであり、白
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い島状の領域がパーライトである。Table 4.2に、FE-SEMでの観察結果を用いて求めた、各供試材

におけるフェライトの平均結晶粒径（dα）、および、パーライトの分率（VP）を示す。2.2.1 と同様

に、前者は切断法、後者はポイントカウンティング法によって求めた。 

も含有炭素量の少ないP0材（Fig. 4.7(a)）は、塊状のフェライトのみからなり、パーライトは

観察されなかった。これは、上述した化学組成および熱処理条件を設定した狙いの通りである。Fig. 

4.7(b)～(f)に示すP2～P21材では、フェライトの形態は同様に塊状であり、主にフェライト粒界に存

在するパーライトが存在する。また、パーライトは画面の横方向に連なって存在する傾向が認めら

れるが、これはRD方向に伸びたMn偏析に沿って生成したものと推定される。パーライト分率は、

P2材からP21材へと、含有炭素量の増加に伴って増大する。 

Fig. 4.8に各供試材のパーライト分率を添加炭素量に対して整理して示す。Fig. 4.6の計算状態図

におけるフェライト中の 大固溶炭素量は 0.005 wt%であり、共析点の炭素量は0.674 wt%である。

前者におけるパーライト分率を 0%、後者でのそれを 100%として直線で結び、各供試材におけるパ

ーライト分率と比較した。その結果、いずれの試料におけるパーライト分率も、この直線とよく対

応しており、計算状態図で想定される平衡状態の通りの組織分率が得られたことが分かった。この

ことは、P2材からP21材において、パーライト分率は変化するが、パーライト中の炭素濃度、すな

わちセメンタイト量は変わらないことを示す。パーライトの機械特性を支配するセメンタイト量と

層状組織のラメラ間隔は[17,18]、その他の元素量が同じであれば、いずれも炭素量と変態温度に依

存する[19,20]。供試材におけるパーライト変態は同じ923 Kでの保持中に進んでいると見なせ、か

つ、Fig. 4.8からパーライトに含まれる炭素量も同じと見なせることから、供試材P2～P21材に含ま

れるパーライトの機械特性は同等と判断することができる。すなわち、複合組織材料の機械特性に

及ぼす分率の影響を評価しうる供試材が得られたと言える。なお、Appendix 7では、更に引張特性

から、各供試材に含まれるパーライトの特性が同等であるかを検証する。 

 

4.2.2.  引張試験およびシャルピー衝撃試験 

 特性の評価では、数%の分率の変化による影響を正確に捉えるため、分率が変動している脱炭層

を除去する。FE-SEMによる観察により、板厚 3.5 mm の鋼板の両面に、 大で 150μmの脱炭層が

認められたことから、両面をそれぞれ機械研削し、板厚 2.0 mmの鋼板とした。 

機械研削後の鋼板から、引張軸がRD 方向と平行になるように、1/2 サイズのASTM 引張試験片

を切り出した。引張試験にはZwickRoell製万能試験機（Zwick Z250）を用いた。試験片平行部の中

央に、長さ 10 mm のひずみゲージを貼り付け、ひずみ量を測定した。初期ひずみ速度は 2.5×10-3
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とした。 

また、機械研削後の鋼板から、板厚 2.0 mmのサブサイズCVN 試験片（Fig. 2.3）を切り出した。

試験片を切り出す方向は第2章と揃え、TD方向に 55 mm、RD 方向に 10 mmとした。その他のシ

ャルピー衝撃試験に関する条件も、実施する試験機も含め、全て第 2章と揃えた。 

 

 

4.3.  実験結果 

4.3.1.  引張試験 

Table 4.3に、引張試験の結果として、σ0.2%、TS、Elを示す。また、Fig. 4.9に、各引張特性値を

パーライト分率に対して整理して示す。パーライト分率の増大に伴い、σ0.2%および TS は増大し、

Elは低下する。この挙動は、Appendix 7に示すように、各供試材におけるフェライトおよびパーラ

イトの特性が一定と仮定した場合の、分率による特性変化の予測値と対応している。なお、Fig. 4.7

および Table 4.2 に示す通り、炭素量の変化に伴ってパーライト分率 VPに加えて平均フェライト粒

径 dαも変化するが、複合組織鋼における引張特性へのフェライト粒径の影響は、今回の実験におけ

る変化（11～18 μm）であれば、分率の影響に比べて小さい[7,21,22]。例えば、筆者の検討結果[22]

に従えば、今回の平均フェライト粒径の変化によるTSへの影響は 大でも 17 MPaであり、実際の

TSの変化、125 MPaと比べて小さい。よって、この引張特性の変化はパーライトの分率が変化した

ことによって得られたと言える。 

 

4.3.2.  シャルピー衝撃試験：フェライト単相鋼 

フェライト単相鋼である P0 材における延性脆性遷移挙動として、Fig. 4.10 に吸収エネルギーの

温度に伴う変化を示す。吸収エネルギーは明瞭に 2 つのレベルに分かれており、upper shelf および

lower shelfに当たる。upper shelfに相当する試験結果は 297から 143 Kにおいて見られ、そこでの吸

収エネルギーは、およそ 1800 kJ/m2であった。一方、lower shelfにおける吸収エネルギーは、およ

そ 100 kJ/m2であり、163 Kから 77 Kの範囲において lower shelfに相当する試験結果が得られた。163 

Kから 143 Kでは upper shelf、lower shelf両方の結果が得られたが、そこで評価した 23本のうち、

upper shelfと lower shelfとの間の吸収エネルギーを示したのは 1本のみであり、その吸収エネルギ

ーは 1450 kJ/m2であった。 

破面のマクロ観察の結果、吸収エネルギーが upper shelf に相当する試験片では、いずれもLEFS

は見られず、破面はディンプルに覆われた MVCFS であった。一方、lower shelf に相当する試験片
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では、破面は平坦なLEFS に完全に覆われていた。Fig. 4.11に、lower shelfに相当する試験片のノッ

チ底から 500 µｍ離れた板厚 1/2の箇所での破面の拡大写真を示す。(a) 133 Kと(b) 153 Kとで破壊し

たいずれの破面においても、ディンプルは全く含まれていなかった。 

 Fig. 4.12に、Fig. 2.11, 12と同様に、P0材における吸収エネルギーと破面に占めるLEFSの割合

との関係を示す。グラフ中の灰色線は、LEFS が存在せず upper shelf の平均吸収エネルギー（1774 

kJ/m2）を取る点と、LEFSのみが存在して lower shelfの平均吸収エネルギー（113 kJ/m2）を取る点

とを結ぶ直線である。先述した、吸収エネルギーが upper shelfよりも若干低い 1本の試験片では、

破面の 11%が LEFS に覆われていた。この点は、グラフ中の灰色線上にあり、破面率に応じて吸収

エネルギーが低下していることが分かる。 

以上の結果から、P0材における延性脆性遷移は二段階では起こらず、一般的な理解[24-27]の通り、

マイクロボイド連結型の破壊からへき開破壊へと直接遷移していることが示唆される。なお、

Appendix 2に示すように、本研究ではP0材を含む4つのフェライト単相鋼においてサブサイズCVN

試験片を用いたシャルピー衝撃試験を行ったが、ほぼすべての試験片は upper shelfまたは lower shelf

のいずれかに相当する結果となり、中間の吸収エネルギーを示した試験片は、先述するP0材での 1

本のみであった（Fig. A2.3）。このため、いずれの鋼板の延性脆性遷移挙動においても明瞭な遷移曲

線は認められなかった、 

 

4.3.3.  シャルピー衝撃試験：パーライト分率 5%未満 

Fig. 4.13に、パーライト分率が 2%と 3%であるP2材とP3材における吸収エネルギーの遷移挙動

を示す。P2材(Fig. 4.13(a))では、得られた吸収エネルギーからは明瞭な upper shelfおよび lower shelf

が見て取れる。upper shelfは、297 Kから 143 Kにかけて、およそ 1700 kJ/m2の吸収エネルギーを示

す。一方、lower shelfは、163 Kから 77 Kにかけて、およそ 80 kJ/m2の吸収エネルギーを示す。こ

のように、P2材で見られるupper shelfおよび lower shelfの吸収エネルギーの程度、および遷移温度

は、Fig. 4.10に示すP0材と相似である。両者の大きな違いとして、P2材では 183 Kから 143 Kで

試験された多くの試験片の吸収エネルギーが、upper shelfと lower shelfの間の吸収エネルギーを示

していることが挙げられる。この温度域において、P2材の 25本の試験片を評価し、そのうち 13本

が明らかに upper shelfおよび lower shelfのいずれとも異なる吸収エネルギーを示した。この 183 K

から 143 K の温度域が、P2 材における遷移域であり、P2 材の試験片は、それらの示した吸収エネ

ルギーによって、upper shelf、lower shelf、そして両者の間の、３つの試験片群に分けられる。 

3%のパーライトを含むP3材(Fig. 4.13(b))も同様に、296 Kから 163 Kにかけて約 1700 kJ/m2の吸
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収エネルギーを示す upper shelfがあり、そして、143 Kから 77 Kにかけて約 100 kJ/m2の吸収エネル

ギーを示す lower shelfがある。そして、173 Kから 143 Kの温度域で試験した19本の試験片のうち、

10本が upper shelfと lower shelfの間の吸収エネルギーを示した。 

 一方、P3材では、P0およびP2材と異なり、upper shelfと lower shelfとで温度域が重ならなか

った。そのため、P3材における吸収エネルギーの分布は、Fig. 4.13(b)に示したように、温度に対し

て整理すると“曲線”を描く。P3材において、遷移の開始する温度は 183 Kから 173 Kの間であり、

遷移の完了する温度は 143 Kから 128 Kの間であった。また、破面に占めるLEFSの割合をFig. 4.14

に示す通り、P2、P3材で upper shelfと lower shelfの間の吸収エネルギーを示す試験片は、P0材およ

び他のフェライト単相鋼（Appendix 2）ではほとんど見られなかった、MVCFSとLEFSが共存する

破面を示した。 

以上のように、P0材とP3材の間には吸収エネルギーの遷移挙動に大きな違いがあり、P2材は両

者の中間の特徴を示した。そこで、P3材に注目し、Fig. 4.15にその破面のマクロ観察の結果を示す。

3枚の写真は、(a) 128 K、(b) 143 K、そして(c) 153 Kで破壊した試験片であり、それぞれの吸収エネ

ルギーは 106、938、1294 kJ/m2、LEFS の割合は 100、64、24%であった。この結果から、LEFS の

占める割合の増大に伴い、吸収エネルギーが低下することが分かる。ただし、吸収エネルギーの減

少は(a)と(b)の試験片の間で特に顕著であるが、(a)と(b)、(b)と(c)のそれぞれの試験片の間での破面

率の変化幅は同程度であり、破面率の変化のみから吸収エネルギーの変化を説明しうるかは判断で

きない。 

更に、これらの試験片におけるLEFSの拡大写真をFig. 4.16に示す。観察した場所は、Fig. 4.15

の写真上に枠で囲んだ、いずれもシェブロンパターン[35]が認められる領域である。lower shelfに相

当する 128 Kで破壊した試験片のLEFSの拡大写真（Fig. 4.16(a)）では、Fig. 4.11に示したP0材の

LEFS と同様に、全くディンプルが見られず、大きく塑性変形をした痕跡は認められない。一方、

153 Kおよび 143 Kで破壊した試験片のLEFSを拡大すると（Fig. 4.16(b)(c)）、ほとんどが平坦な破

面であるが、矢印で指し示すように、僅かにディンプルや tear-ridge[28]といった塑性変形を伴う破

壊の痕跡が認められた。 

Fig. 4.17に、P2，P3材における吸収エネルギーとLEFSが破面に占める割合との関係を示す。グ

ラフ中の直線は、Fig. 4.12と同様に、左端はそれぞれの材料の upper shelfでの、右端は lower shelf

での平均吸収エネルギーを取り、直線で結んだものである。P2材において、中位の吸収エネルギー

を示すサンプルにおける結果は、概ね直線と対応しており、P2材での吸収エネルギーはマクロに見

た破面の特徴と一致する。一方、P3材では、中位の吸収エネルギーを示す結果の多くが直線よりも
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上に位置している。これは、明瞭な二段階延性脆性遷移を示すフェライト＋組織（FP 材）における

吸収エネルギーと破面との関係（Fig. 2.12）で見られた特徴と同じであった。 

 

4.3.4.  シャルピー衝撃試験：パーライト分率 5%以上 

Fig. 4.18に、パーライト分率がそれぞれ 7、16、21%であるP7, P16, P21材における吸収エネルギ

ーの遷移挙動を示す。いずれも、明瞭な upper shelfと lower shelfを有する、典型的な延性脆性遷移

曲線である。P7材（Fig. 4.18(a)）では、延性脆性遷移は 203 Kから 143 Kの温度域で起こる。188 K

から 153 Kの間で評価した24本の全ての試験片は、upper shelfと lower shelfとは異なる、中位の吸

収エネルギーを示した。更に、吸収エネルギーの分布を詳細に見ると、173, 163, 143 Kでは吸収エ

ネルギーは大きく分散しているが、一方で、153 Kにおける吸収エネルギーの変動は小さかった。 

P16材（Fig. 4.18(b)）およびP21材（同(c)）における吸収エネルギーの遷移挙動も、明瞭な upper 

shelf および lower shelf を有する遷移曲線であり、その形状はP7 材と似ている。延性脆性遷移は、

263 Kから 233 Kの間で始まり、143Kの直下で完了した。P16、P21材のいずれも、P7材と同様に、

143 Kにおける吸収エネルギーの分散は大きかった。一方で、それらの 173 Kにおける吸収エネル

ギーは概ね 500 kJ/m2で安定しているように見える。 

以上のように、P7、P16、P21材では、P3材で見られたように、吸収エネルギーは明瞭な upper shelf

と lower shelfを示し、かつ、延性脆性遷移の開始温度および終了温度をはっきりと特定することが

できた。また、P7、P16、P21材では、延性脆性遷移の完了温度はいずれも 143 K直下で等しい。更

に、143 Kでは試験片同士で大きく吸収エネルギーが分散するのに対し、153 Kでは吸収エネルギー

が安定する傾向が、共通して見られた。 

Fig. 4.19に、破面に占めるLEFSの割合の遷移挙動を示す。また、Fig. 4.20に、P21材における破

面のマクロ観察結果を示す。破面における LEFS の割合は、温度の低下に伴って増加し、173 K で

破壊した試験片（Fig. 4.20 (d)）における破面の 94%はLEFS が占めた。173 Kから 233 Kまでの破

面（Fig. 4.20 (d)～(g)）は典型的な延性脆性遷移挙動[24-27]を示し、LEFSの割合の増大に伴い、吸

収エネルギーが低下した。しかしながら、113 Kから 173 Kにおける破面（Fig. 4.20 (a)～(d)）では、

破面における LEFS の割合はほとんど変わらないにも関わらず、吸収エネルギーが大きく低下して

おり、この温度域において典型的な延性脆性遷移とは異なる遷移が起きていることを示している。

Fig. 4.21に、P21材における 143 Kでの低エネルギー破壊（Fig. 4.20 (b)）、および、173 Kでの破壊

で得られた破面（Fig. 4.20 (d)）の拡大写真を示す。いずれも、破面には、僅かにディンプルや tear-ridge

といった塑性変形を伴う破壊であることを示唆する痕跡が認められるが、ほぼ全面が平坦な破面で
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あり、両者に明瞭な差異は認められない。 

 このように、破面が LEFS に覆われた状態から、明瞭な破面の変化を伴わずに吸収エネルギーが

大きく低下する現象は、第２章で詳述した、二段階延性脆性遷移でのmiddle shelfから lower shelfへ

の第二遷移と対応する。Fig. 4.22に、Fig. 4.12, 17と同様に、P7, P16, P21材における吸収エネルギー

と破面に占めるLEFSの関係とを示す。upper shelfにおける平均吸収エネルギーは、それぞれ 1567、

1278、1164 kJ/m2であった。グラフ中の直線は、破面が MVCFS に覆われていることを表す左端で

は upper shelfの、LEFSに覆われていることを表す右端では lower shelfの、それぞれの吸収エネルギ

ーを取り、結んだものである。それぞれの材料の吸収エネルギーは、LEFS の割合が上昇すること

で直線的に低下するが、直線で示される一般的な upper shelfから lower shelfへの遷移途上に対して

想定される吸収エネルギー[26,27]よりも大きい。P21材ではFig. 4.20 (d)～(g)に示した試験片が該当

する、破面率の上昇に伴って吸収エネルギーが低下する区間は、Fig. 2.12において述べたように、

本研究では二段階延性脆性遷移での第一遷移として定義する。 

Fig. 4.22では、P7, P16, P21材のいずれにおいても、LEFS がほぼ全面を覆ってからも、吸収エネ

ルギーは温度の低下に伴って減少する。この変化は、P21材ではFig. 4.20(a)～(d)に示した試験片が

該当し、P7、P16材でも 143 Kで破壊した試験片で顕著に認められる。このように、P7, P16, P21材

では、吸収エネルギーと破面の特徴との関係が異なる2種類の延性脆性遷移が起きており、第 2章

で詳述した二段階延性脆性遷移と同じ現象が起きていると言える。 

 

4.3.5.  パーライト分率に伴う延性脆性遷移挙動の変化 

Fig. 4.23に、Fig. 4.10, 13, 18に示した各供試材における温度に対する吸収エネルギーの遷移曲線

を重ねて示す。Fig. 4.5に示した炭素量の影響の従来結果[16]と同様に、いずれの結果においても、

炭素量の増加に伴い upper shelfの吸収エネルギーが低下し、upper shelfからの遷移開始温度が高く

なる。また、炭素量が少ないと、upper shelfから lower shelfへの遷移温度域が狭く、吸収エネルギ

ーが急激に低下するが、炭素量が増加すると、遷移温度域が広がって、吸収エネルギーが徐々に広

がる点も共通する。 

更に、Fig. 4.23 からは新たな特徴も見て取れる。１つは、延性脆性遷移の完了温度が、炭素量

を変えても、全く変わらないことである。従来知見（Fig. 4.5）でも、延性脆性遷移の完了温度への

炭素量の影響は小さいことが示唆されるているが、Fig. 4.23では、いずれの炭素量であっても、143 

Kまでは lower shelfよりも明らかに大きい吸収エネルギーを示す試験片が認められるが、143 Kよ

りも低い温度では一切認められず、全ての炭素量の全ての試験片において、吸収エネルギーは 100 
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kJ/m2程度となる。 

また、もう１つの特徴として、183 Kから 153 Kの温度域において、炭素量の少ないP0、P2材

のほうが、他の炭素量の多い供試材よりも低い吸収エネルギーを示す場合があることも挙げられる。

Fig. 4.10に示した通り、P0材における吸収エネルギーは遷移温度域（173 Kから 143 K）では upper 

shelfと lower shelfとに分かれ、中間の吸収エネルギーを示す試験片はほとんどない。一方、パーラ

イト分率の大きいP3材からP21材では、143 Kを超えると、吸収エネルギーは中位となり、lower shelf

よりも明らかに大きい値となる。よって、P0材およびP2材の遷移温度域において lower shelfに相

当する結果が出た場合、その吸収エネルギーは P3 材から P21 材における も低い結果よりも、更

に小さくなる。 

Fig. 4.24に、Fig. 4.12、17、22に示した、各供試材における破面に占めるLEFSの割合と吸収エ

ネルギーとの関係を重ねて示す。P0、P2材は、一般的な延性脆性遷移挙動の理解の通り、破面の特

徴に従って直線的に吸収エネルギーが低下するが、P3～P21 材では、破面率の増大に対する吸収エ

ネルギーの減少幅は小さく、特にP7～P21材では、破面がほぼLEFSに覆われても中位の吸収エネ

ルギーを示す、二段階延性脆性遷移が起こる。また、P7～P21材では、LEFSの割合が徐々に上昇し

て到達する、middle shelfに相当する吸収エネルギーは、炭素量に寄らず同程度である。 

パーライト分率に伴う延性脆性遷移挙動の変化として、Fig. 4.25に、延性脆性遷移の開始温度TS

および完了温度TFを示す。延性脆性遷移の開始温度は、パーライト分率の増大に伴って上昇し、飽

和する。一方、延性脆性遷移の完了温度には、パーライト分率による変化は見られなかった。よっ

て、両者の差である遷移領域の温度幅は、パーライト分率の増大に伴って広がった。また、吸収エ

ネルギーが upper shelfと lower shelfの平均となる温度である延性脆性遷移温度DBTT は、パーライ

ト分率の増大に伴って僅かに上昇した。 

Fig. 4.26に、パーライト分率に伴う upper shelf、middle shelf, lower shelfにおける吸収エネルギー

の変化を示す。パーライト分率の増大に伴い、upper shelf の吸収エネルギーは一様に低下するが、

lower shelfにおける吸収エネルギーの変化は認められない。また、middle shelfにおける吸収エネル

ギーを、upper shelfからmiddle shelfへの遷移途上にあるデータから推定される吸収エネルギー（Fig. 

4.24のmiddle shelfと記載した矢印の箇所）とした場合、P7, P16, P21材のmiddle shelfにおける吸収

エネルギーの変動は小さかった。 
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4.4.  考察 

4.4.1.  延性脆性遷移挙動の特徴づけ 

Fig. 4.27～29 に、サブサイズ CVN 試験片を用いたシャルピ―衝撃試験における延性脆性遷移挙

動を３つのパターンに分け、模式的に示す。延性脆性遷移挙動は、(a) 温度に伴う吸収エネルギー

の変化、(b) 同じく破面に占めるLEFS の割合の変化、そして、(c) 吸収エネルギーとLEFS の割合

との関係、以上の３つの挙動によって特徴づけられる。 

 Fig. 4.27は、炭素量が も少なく、フェライト単相鋼であるP0材およびAppendix 2に示した

供試材における延性脆性遷移挙動を示す。吸収エネルギー（Fig. 4.27 (a)）は、温度の低下に伴って

upper shelfから lower shelfへと直接遷移している。すなわち、遷移温度域であっても、各試験片の

示す吸収エネルギーは upper shelf相当か lower shelf相当かに明瞭に分かれ、中位の吸収エネルギー

を示す試験片は無い。破面の挙動（Fig. 4.26 (b)）も、吸収エネルギーに対応しており、破面は全面

がディンプルに覆われた MVCFS か、平坦な LEFS に覆われているかのいずれかであり、中途半端

にMVCFSとLEFSとが共存することはほとんどない。吸収エネルギーと破面の関係は、Fig. 4.26 (c)

に示すように、破面がディンプルに覆われていれば吸収エネルギーは高く、LEFS が覆えば低くな

り、すべての結果が２つの群に分かれて存在する。フェライト単相鋼における、このような極端な

遷移挙動は、例えば、田中ら[29,30]のフェライト単相鋼における合金元素の影響の検討でも認めら

れる。 

Fig. 4.28は、P2、P3材における結果を基に、フェライトを主体として、微量のパーライトを含む

場合の延性脆性遷移挙動を示す。吸収エネルギーは温度低下に伴い低下するが、Fig. 4.28(a)の通り、

upper shelfと lower shelfとの間の中位の吸収エネルギーを示す試験片が現れる。遷移温度域におけ

る吸収エネルギーは、パーライト分率が増大すると、中位の吸収エネルギーを示す試験片が増え、

upper shelfや lower shelfに相当するエネルギーを示す試験片が減少する。また、吸収エネルギーと

同様に、破面（Fig. 4.28 (b)）も、遷移温度域ではMVCFS とLEFSの共存する破面を呈するように

なる。これに伴い、吸収エネルギー、および、破面における LEFS の割合は温度に対して連続して

変化するようになり、Fig. 1.23, 25に示した延性脆性遷移曲線を描くようになる。吸収エネルギーと

破面の関係は、Fig. 4.28 (c)に示す通り、破面のLEFSの割合が増えると、吸収エネルギーが upper shelf

から lower shelfに向かって直線的に減少する。この、Fig. 4.28に示した延性脆性遷移挙動は、典型

的な延性脆性遷移挙動[24-27]と同じである。 

Fig. 4.29に、パーライト分率が更に増大した場合の延性脆性遷移挙動を、P7, P16, P21材、および

第 2 章での供試材における結果に基づいて示す。Fig. 4.29(a)に示す通り、温度の低下に伴い吸収エ
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ネルギーは低下するが、その挙動は 2つの段階に分かれ、upper shelfと lower shelfとは別に、両者

の中位の吸収エネルギーで安定するmiddle shelfが存在する。破面は、Fig. 4.29(b)に示すように、二

段階延性脆性遷移の高温側にあるupper shelfからmiddle shelfへの遷移（第一遷移）において、MVCFS

から LEFS へとほとんど遷移し、そこから温度が低下しても大きな変化は見られない。すなわち、

middle shelfから lower shelfへの遷移（第二遷移）においては、破面の特徴の変化を伴わずに、吸収

エネルギーが低下する。この遷移挙動は、Fig. 4.29(c)に示すように、吸収エネルギーと破面の特徴

とを対比させることで明瞭に理解することができる。第一遷移では、破面における LEFS の割合の

増大に伴って、吸収エネルギーは upper shelfからmiddle shelfへと直線的に遷移する。このとき、Fig. 

4.29(c)において破線で示される、upper shelfから lower shelfへの典型的な延性脆性遷移において想定

される吸収エネルギーの動きに対し、実際に得られる吸収エネルギーは高くなる。更に温度が低下

すると第二遷移が起こり、破面がLEFSに覆われ、中位の吸収エネルギーを示すmiddle shelfから、

吸収エネルギーは更に下の lower shelfに向かって移動する。 

Fig. 4.30に、Fig. 4.5に対応する図として、Fig. 4.27～29に示した吸収エネルギーの遷移挙動を重

ね合わせて示す。鋼板に含まれる炭素量によってパーライト分率が変化することにより、大きく異

なる 3つの形態の延性脆性遷移挙動が得られた。フェライト単相鋼では upper shelfから lower shelf

へと直接遷移する、2 本の直線からなる吸収エネルギーの分布が得られた。パーライト分率が小さ

い場合には、upper shelfから lower shelfへ、温度の低下に伴って連続的に吸収エネルギーが低下し

て曲線を描く、典型的な延性脆性遷移挙動が見られた。更にパーライト分率が増大すると、middle 

shelfを伴う二段階延性脆性遷移挙動が得られた。また、パーライト分率の増大に伴って upper shelf

の吸収エネルギーは低下し、延性脆性遷移の開始温度は上昇した。一方、lower shelf の吸収エネル

ギーと延性脆性遷移の完了温度には、パーライト分率の影響は認められなかった。 

 

4.4.2.  硬質組織分率の延性脆性遷移に及ぼす影響と破壊発生モデルとの対応 

パーライト分率によって延性脆性遷移挙動が変化する機構について、2.4.2項において提案した二

段階延性脆性遷移における破壊の発生モデル（Fig. 2.21）を用い、考察を行う。 

まず、Fig. 4.27に示した、フェライト単相鋼における延性脆性遷移挙動は、Orowan[31]の提案し

たモデル（Fig 2.20）によって説明することができる。フェライトの降伏応力（σY,α）が、フェライ

トのへき開破壊応力（σF,α）を下回る場合は、フェライトが塑性変形して破壊に至るが、逆に、σ

Y,αがσF,αを上回ると、塑性変形よりも先にへき開破壊が発生し、マクロな破壊に至る。よって、σ

Y,αとσF,αの交点となる温度（Ttr）を境として、高温ではマイクロボイド連結型の破壊が生じ、吸収
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エネルギーは upper shelf相当となる。一方、Ttrよりも低温ではへき開破壊によって吸収エネルギー

は lower shelf相当となり、Ttrを境にして破壊機構と吸収エネルギーが極端に変化する。 

破壊の起点となる応力集中部におけるσY,αおよびσF,αは、その箇所の局所的なミクロ組織の様相、

例えば粒径や結晶方位など、によって同じ供試材であっても試験片ごとに変動する。そのため、Fig. 

4.31に示すように、σY,αおよびσF,αがそれぞればらつき、ΔσY,αおよびΔσF,αを持って存在すると

考えることができる[32]。この場合、十分に多くの試験片を評価すれば、へき開破壊が起こり始め

る も高い温度は、σY,αの 大値が、σF,αの 小値と交差する温度となる。一方、マイクロボイド

連結型の破壊が起こりうる も低い温度は、σY,αの 小値が、σF,αの 大値と交差する温度となる。

そのため、前者よりも高い温度ではマイクロボイド連結型破壊のみが、後者よりも低い温度ではへ

き開破壊のみが起こる。そして、その間の温度域では、試験片ごとにマイクロボイド連結型破壊ま

たはへき開破壊のいずれかが起こり、吸収エネルギーは、その破壊機構に応じて、US相当とLS相

当に二極化する。 

フェライト単相鋼が微量のパーライトを含むことで、破壊の発生モデルはFig. 4.31からFig. 2.21

に移行する。2.4.2項にて考察したように、2つの特性が大きく異なる領域からなる複合組織鋼では、

Orowanのモデルに倣って、軟質組織と硬質組織のそれぞれにおける降伏応力および破壊応力を考え

ることにより、その延性脆性遷移挙動を破壊の発生の観点から説明することができる。高温では軟

質組織であるフェライトの降伏応力σY,α、および、硬質組織であるパーライトの降伏応力σY,Pのい

ずれも、よりへき開破壊しやすいパーライトのへき開破壊応力σF,Pのよりも小さいため、印加応力

（apllied stress）の上昇に対して塑性変形が進行し、マイクロボイド連結型の破壊が起こる。一方、

十分に温度が低ければ、2 つの降伏応力いずれもがσF,P よりも大きくなり、塑性変形に先立ってへ

き開破壊が起こり、マクロな破壊に至る。中間の温度域においては、σF,PはσY,αよりも大きく、σ

Y,Pよりも小さい。この場合、応力の上昇に対して、まずはフェライトが塑性変形するが、応力が更

に上昇すると、パーライトがへき開破壊を起こす、擬へき開破壊（QCF）が発生する。 

Fig. 2.21中の 2つの遷移温度も、Fig. 4.31(b)に示した、ミクロ組織の不均質さに伴う各応力の変

動により、それぞればらつきを反映すると考えられる。ここで、2 つの遷移が近い温度で起こるな

らば、それぞれのばらつく温度域が重なり合い、明瞭な遷移を観察できずに、マイクロボイド連結

型の破壊からへき開破壊へと連続して遷移する。パーライト分率の小さいP2材やP3材で見られた

延性脆性遷移挙動は、このようにして発現したと推定される。 

本検討では、パーライト分率が大きい場合に、比較的明瞭な二段階延性脆性遷移が観察された。

供試材に含まれるフェライトおよびパーライトの特性は、パーライト分率に依らず同等であるため、
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Fig. 2.21に示したモデルのみからではパーライト分率に伴う遷移挙動の差を説明することは難しい。

そこで、塑性変形に伴うフェライトとパーライトへの応力分配の効果を考慮する。二相組織では、

塑性変形中の各相への応力とひずみの分配挙動は、それぞれの体積分率によって異なる[6,7]

（Appendix 7）。Wang ら[33]は、等仕事量の仮定[6]に基づいてフェライト＋パーライト鋼における

応力とひずみの分配挙動を求め、系全体が受けるひずみが同じであれば、パーライト分率が大きい

ほど、パーライトが担保する応力が高まり、フェライトとの差が大きくなると報告している。この

推定から、塑性変形中のパーライトのへき開破壊応力σF,Pは、弾性変形でフェライトとパーライト

が同様に応力を担保する場合のσF,Pに比べ小さくなると考えることができる（Appendix 8）。Fig. 4.32

に、Fig. 2.21 の二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルにおいて、塑性変形に伴うσF,Pの低下を考慮

した破壊発生のモデルを示す。塑性変形に伴ってσF,P が元の破線から低下することで、σF,P とσY,P

との交点である第一遷移温度は上昇する。パーライト分率が増大するほど、塑性変形時にパーライ

トが担保する応力が上昇し、巨視的なσF,Pが低下するならば、それに伴って第一遷移温度が上昇す

る。一方、σF,PとσY,αとの交点である第二遷移温度は、パーライト分率によっては変化しない。こ

れは第二遷移温度が弾性変形時の特性に支配されるためである。 

このように、二段階延性脆性遷移の破壊発生モデル上で塑性変形による応力上昇の度合いが変化

することで、パーライト分率の上昇に伴って第一遷移温度と第二遷移温度との間隔が広がることに

なる。それぞれの温度のばらつきに比べて、2 つの温度の間隔が十分に離れれば、フェライトが塑

性変形してからパーライトがへき開破壊を起こす、擬へき開破壊が安定して起こる温度域が得られ

る。その温度域では破面はLEFSに覆われるが、吸収エネルギーは lower shelfに比べて高い、middle 

shelfを示す。へき開破壊に先立って塑性変形が起こるため、Fig. 4.19に示す通り、middle shelfに相

当する試験片では巨視的な変形が明らかに認められる。middle shelf における吸収エネルギーには、

この、破壊に先立つ塑性変形が大きく寄与する。また、3章で見たように、lower shelfとmiddle shelf

とでは破壊の伝播経路も異なるため、伝播に要するエネルギーも大きく変化し、middle shelfでの吸

収エネルギーに寄与している可能性がある。 

 

 

4.5.  小括 

本章では、複合組織鋼における延性脆性遷移挙動の、硬質組織分率に伴う変化について、炭素量

を変えることでフェライト単相組織から体積分率で21%のパーライトを含むフェライト＋パーライ

ト組織まで変えた６種類の供試材において調べ、下記の知見を得た。 
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1. フェライト単相鋼では、吸収エネルギーは温度低下に伴い upper shelfから lower shelfへと

直接遷移し、両者の中位の吸収エネルギーを示す試験片、そして、MVCFS と LEFS とが

共存する破面を有する試験片は、ほとんど認められなかった。 

2. 2%のパーライトを含む鋼板では、吸収エネルギーおよび破面の特徴が upper shelfと lower 

shelf との中位にある試験片が多数得られた。更に、パーライト分率が 3%の鋼板では、延

性脆性遷移の開始温度と完了温度との間で破壊した試験片の吸収エネルギーおよび破面

の特徴は必ず upper shelfと lower shelfとの間に位置するようになった。この鋼板の、吸収

エネルギー、および、破面に占める LEFS の割合をそれぞれ温度に対して整理すると、典

型的な延性脆性遷移曲線が得られた。 

3. 7, 16, 21%のパーライトを含む鋼板では、遷移の完了温度である 143 Kの直上で吸収エネル

ギーが中位で安定する傾向が見られた。中位の吸収エネルギーを示す試験片の破面は

LEFS に覆われており、破面の特徴から lower shelf 相当の吸収エネルギーを示す試験片と

見分けることは困難であった。これらの鋼板における吸収エネルギーと破面に占める

LEFS の割合との関係からは、LEFSの増加に伴い upper shelfから中位の値に向けて直線的

に吸収エネルギーが低下する第一遷移と、LEFS にほとんど覆われた状態から、吸収エネ

ルギーのみが低下する第二遷移とが見て取れた。すなわち、パーライト分率の増大に伴い、

中位の吸収エネルギーを示すmiddle shelfを有する、二段階延性脆性遷移が発現した。 

4. パーライト分率の増大に伴い、延性脆性遷移の開始温度は上昇し、upper shelf における吸

収エネルギーは低下した。一方、延性脆性遷移の完了温度、そして、middle shelfおよび lower 

shelfにおける吸収エネルギーにはパーライト分率に伴う変化は見られなかった。 

5. フェライト単相鋼における延性脆性遷移挙動は、Orowan の提唱する延性脆性遷移を説明

する破壊発生モデルに、試験片ごとの降伏応力およびへき開破壊応力のばらつきによる遷

移温度の変動を考慮することで、説明することができる。また、パーライト分率の増大に

伴って遷移挙動が典型的な延性脆性遷移から二段階延性脆性遷移へと変化する理由は、第

2 章で考案した Orowan のモデルを参考にした二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルに対

し、さらにパーライト分率に伴って塑性変形中にパーライトが担う応力が変化することを

考慮することで、説明することができる。 
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Fig. 4.1  DP鋼におけるマルテンサイト分率と引張特性の関係[3,4] 

(a) 降伏強度（0.2%耐力）, (b) 大引張強度, (c) 均一伸び 
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Fig. 4.2  DP鋼における急冷前加熱温度と引張特性の関係[8] 

（A730W, A760W, A800W, A900W の各試験片の加熱温度は 730, 760, 800, 900℃） 

(a) 0.2%耐力, 大引張強度, 破断強度  (b) 全伸び 

 

 

 

 
Fig. 4.3  DP鋼における急冷前加熱温度による室温でのシャルピー衝撃試験結果への影響[8] 

（A730W, A760W, A800W, A900W の各試験片の加熱温度は 730, 760, 800, 900℃） 

(a) 吸収エネルギー（単位は J/mm2）  (b) 試験片の概観写真 
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Fig. 4.4  マルテンサイトの硬さと炭素量の関係[13] 

□：焼入まま、△：サブゼロ処理後、■：残留オーステナイトの影響を除いた推定値 

 

 

 

Fig. 4.5 フェライト＋パーライト組織において炭素量が遷移曲線の形状に与える影響[16] 

（曲線に付記された数値は炭素量(wt%)） 
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Table 4.1  供試材の化学組成一覧 

Steel 
Chemical composition (wt%) 

C Si Mn P S Al N 

P0 0.005 1.02 1.96 0.005 0.001 0.006 0.0008 

P2 0.016 1.02 1.99 0.005 0.001 0.006 0.0008 

P3 0.034 1.02 1.96 0.005 0.001 0.006 0.0008 

P7 0.065 1.00 1.95 0.005 0.001 0.006 0.0009 

P16 0.097 0.99 1.95 0.005 0.001 0.006 0.0009 

P21 0.150 0.98 1.95 0.005 0.001 0.006 0.0009 

 

 

 

 

Fig. 4.6  Fe-1Si-2Mn-C 計算状態図（数値はwt%） 

（矢印は共析点とフェライトの 大炭素固溶限を指し、数値はそれらの炭素量と温度を示す。） 
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Fig. 4.7  供試材のSEM観察結果（P：パーライト） 
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Table 4.2  供試材の平均フェライト粒径（dα）およびパーライト分率（VP） 

Steel dα (µm) VP (%) 

P0 18 0 

P2 15 2 

P3 11 3 

P7 13 7 

P16 11 16 

P21 11 21 

 

 

 

 

Fig. 4.8  炭素量とパーライト分率の関係 

点：実験値  線：計算状態図から想定される分率 
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Table 4.2  供試材の引張特性 

Steel σ0.2% (MPa) TS (MPa) El (%) 

P0 330 428 42 

P2 345 442 40 

P3 350 462 40 

P7 359 490 38 

P16 365 521 36 

P21 374 553 32 

 

 

 

 

Fig. 4.9  パーライト分率と引張特性の関係 

(a) 0.2%耐力, (b) 大引張強度, (c) 全伸び 
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Fig. 4.9（続き）  パーライト分率と引張特性の関係 

(a) 0.2%耐力, (b) 大引張強度, (c) 全伸び 

 

 

 

 

Fig. 4.10  P0材におけるCVN 吸収エネルギーの遷移挙動 

黒点：Fig. 4.11に示す破面観察を行った試験片 
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Fig. 4.11  P0材の破面観察結果 

(a)133 K、(b)153 K （いずれも lower shelf） 

 

 

 

 

Fig. 4.12  P0材における吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

（黒点はFig. 4.11に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.13  微量パーライトを含む組織でのCVN吸収エネルギーの遷移挙動 (a) P2材, (b) P3材 

黒点：Fig. 4.15, 16に示す破面観察を行った試験片 
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Fig. 4.14  微量のパーライトを含む組織における破面遷移挙動 (a) P2材, (b) P3材 

黒点：Fig. 4.15, 16に示す破面観察を行った試験片 
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Fig. 4.15  P3材における破面観察結果 

(a) 128 K（lower shelf）, (b) 143 K, (c) 153 K（いずれも遷移温度域） 

（Fig. 4.16に示す詳細観察を行った領域を黒線で囲む。） 

 

 

Fig. 4.16  P3材の破面の詳細観察結果 

(a) 128 K（lower shelf）, (b) 143 K, (c) 153 K（いずれも遷移温度域） 
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Fig. 4.16（続き）  P3材の破面の詳細観察結果 

(a) 128 K（lower shelf）, (b) 143 K, (c) 153 K（いずれも遷移温度域） 
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Fig. 4.17  微量のパーライトを含む組織における吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

(a) P2材、(b) P3材（黒点はFig. 4.11に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.18  5%超のパーライトを含む組織におけるCVN吸収エネルギーの遷移挙動 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.20にて破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.18（続き）  5%超のパーライトを含む組織におけるCVN吸収エネルギーの遷移挙動 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.20にて破面観察を行った試験片） 

 

 

 

Fig. 4.19  5%超のパーライトを含む組織における破面の遷移挙動 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.20にて破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.19（続き）  5%超のパーライトを含む組織における破面の遷移挙動 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.20にて破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.20  P21 材の破面観察結果 

E：吸収エネルギー, fLEFS：LEFS 破面率 
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Fig. 4.21  P21材の破面詳細観察結果 

(a) 143 K評価材(lower shelf, Fig. 4.20 (b)), (b) 173 K評価材(middle shelf, Fig. 4.20 (d)) 

 

 

 

 

Fig. 4.22  5%超のパーライトを含む組織における吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.11に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.22(続き)  5%超のパーライトを含む組織における吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

(a) P7材, (b) P16材, (c) P21材 （黒点はFig. 4.11に示す破面観察を行った試験片） 
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Fig. 4.23  パーライト分率の異なる鋼板におけるCVN 吸収エネルギーの遷移挙動の変化 

 

 

 

Fig. 4.24  パーライト分率の異なる鋼板における吸収エネルギーと破面率の関係の変化 
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Fig. 4.25  パーライト分率に伴う延性脆性遷移の開始温度と完了温度の変化 

DBTT : 吸収エネルギーが upper shelfと lower shelfの中間となる温度 

 

 

Fig. 4.26  パーライト分率に伴う延性脆性遷移の各段階における吸収エネルギーの変化 
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Fig. 4.27  フェライト単相組織における延性脆性遷移挙動 

(a) 温度 vs. 吸収エネルギー、(b) 温度 vs. LEFS 破面率、(c) LEFS 破面率 vs 吸収エネルギー 

 

 
Fig. 4.28  微量パーライトを含む複合組織における延性脆性遷移挙動 

(a) 温度 vs. 吸収エネルギー、(b) 温度 vs. LEFS 破面率、(c) LEFS 破面率 vs 吸収エネルギー 
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Fig. 4.29  多量のパーライトを含む複合組織における延性脆性遷移挙動 

(a) 温度 vs. 吸収エネルギー、(b) 温度 vs. LEFS 破面率、(c) LEFS 破面率 vs 吸収エネルギー 

 

 

Fig. 4.30  パーライト分率に伴う吸収エネルギーの遷移挙動の変化（模式図） 
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Fig. 4.31  降伏応力（σY,α）とへき開破壊応力（σF,α）のばらつきを考慮した、 

延性脆性遷移における破壊発生モデル 

CF：へき開破壊（cleavage fracture）、MVCF：マイクロボイド連結型破壊（micrvoid coalescence fracture） 

 

 

 

Fig. 4.32  フェライトの塑性変形によるパーライト側の応力上昇を考慮した、 

二段階延性脆性遷移における破壊発生モデル 

CF：へき開破壊（cleavage fracture）、QCF：擬へき開破壊（quasi-cleavage fracture）、MVCF：マイク

ロボイド連結型破壊（micrvoid coalescence fracture） 
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第 5 章 硬質組織の性質に伴う二段階延性-脆性遷移挙動の変化 
 

5.1.  本章で検討する課題、並びに、関連する知見 

本章では、複合組織鋼における延性脆性遷移挙動の、硬質組織の性質に伴う変化について述べる。 

前章では、複合組織鋼における分率の変化による影響を、フェライト＋パーライト組織において

パーライトの分率を変化させ、調べた。この際、化学組成および熱処理条件を十分に考慮し、パー

ライトの特性を揃え、分率のみの影響を抽出した。複合組織鋼において、構成組織の分率と同様に、

個々の構成組織の特性も、材料全体の特性に大きく影響する[1,2]。軟質組織としてフェライトを主

体とする複合組織鋼では、硬質組織として、主に、パーライト、ベイナイト、マルテンサイト、残

留オーステナイト、そして焼戻マルテンサイト、が選ばれる。硬質組織の分率が同じであっても、

選択する硬質組織が、例えば、パーライトからマルテンサイトへと変わると、全体の特性は大きく

変化する[3-5]。また、それぞれの硬質組織の特性は、パーライトにおける層状組織のラメラ間隔[6]

や、マルテンサイトにおける固溶炭素量[7,8]など、そのサイズや化学組成に伴って変化し、その影

響は複合組織鋼全体にも大きく現れる[9,10]。よって、複合組織鋼における特性とミクロ組織の関係

を明らかにするには、分率と同様に、構成する組織の変化に伴う影響を理解することが重要である。 

複合組織鋼では、塑性変形に対する加工硬化能を高めて強度や延性を改善するため、硬質組織と

してマルテンサイトを用いた DP 鋼[11]や、残留オーステナイトを用いた低合金 TRIP 鋼[12]が広く

用いられている。一方、延性脆性遷移に対しては、焼入性の高い高強度鋼板において、複合組織中

のMA（Martensite-Austenite constituent）によって靭性が劣化することが知られている[13,14]。Fig. 5.1

に、高強度低合金鋼（HSLA 鋼）の再現HAZ組織における、MA を含むミクロ組織の例を示す[15]。

MA はフェライトやベイニティックフェライトなどの軟質組織に囲まれた硬質な島状の領域であり、

多量の炭素を含む硬質なマルテンサイトおよび／または残留オーステナイトからなる組織である

[14]。この組織は衝撃を受けて容易に破壊するため、Fig. 5.2[14]に示すように、しばしば巨視的なへ

き開破壊の起点となる[13-19]。また、Fig. 5.3に示すように[20]、MA に沿った脆性き裂の伝播も起

こりやすくなる[15,16]。このため、MA は破壊を助長し、高強度材を脆化させる。例えば、Ackselsen

ら[21]は、HSLA 鋼に対してHAZを模擬した熱処理を施し、Fig. 5.4に示す通り、MA 分率に伴うシ

ャルピー吸収エネルギーの変化を調べ、MA の増加によって吸収エネルギーが大きく低下すること

を報告している。 

一方で、適当な残留オーステナイトの存在はむしろ靭性を高めるとする報告もあり[22-25]、存在

する硬質組織が変わることによる影響は判然としない。また、このような硬質組織の影響を調べて
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いる過去の知見には、第 2～4章で述べてきた、二段階延性脆性遷移を考慮した検討は見当たらない。

ここまで用いてきた硬質組織であるパーライトに対して、更に強度が高いマルテンサイトや残留オ

ーステナイトが二段階延性脆性遷移挙動に与える影響は異なると推定されるが、どのように変化す

るかは全く不明である。 

以上の見地から、本章では、第 2, 3章で用いた供試材と同じインゴットから、熱処理の条件を変

えて 3種類の異なる複合組織鋼を作成し、その延性脆性遷移挙動を比較することで、硬質組織の特

性が変化することによる影響を調べた。 

 

 

5.2.  実験手法 

5.2.1.  供試材 

供試材として、実験室で作成した 4 種の鋼板を用いた。FP 材は、第 2, 3 章で用いたフェライト

＋パーライト組織を有する鋼板であり、他の 3つは、FP 材と同じインゴットから切り分け、異なる

熱処理を施したものである。化学組成は、0.15C-1.77Si-1.48Mn-0.005P-0.001S-0.001N（数字は wt%）

で共通である。各元素を添加する狙いは 2.2.1項に記載の通りである。 

この鋼塊に、1173 K以上の温度域で熱間圧延を施し、2.5 mmまで圧延したのち、室温まで空冷

して塊状フェライトを主体とする組織を有する 4 枚の熱延鋼板を得た。4 枚の熱延鋼板を、フェラ

イト＋オーステナイト二相域である 1033 K に加熱した後、冷却時の熱処理条件を変化させた。FP

材およびMA2材は、二相域での加熱後に、共析温度よりも低い 873 Kまで空冷し、Ar雰囲気炉に

入れて 873 K でそれぞれ 1 時間、10 分保持し、室温まで水冷した。MA14 材は、二相域加熱の後、

673 Kまで空冷し、Ar雰囲気炉に入れて 673 Kで 5分保持し、室温まで水冷した。MA38材は、二

相域加熱の後、そのまま室温まで水冷した。MA2、MA14、MA38 のそれぞれの数字は、後述する

MA の分率を示す。 

Fig. 5.5に、FE-SEMによって得た供試材の二次電子像を示す。また、Table 5.1に、二次電子像か

ら得られた組織分率および平均フェライト粒径、そして、X線回折（XRD）法によって得られた残

留オーステナイトの分率およびオーステナイト中の固溶炭素量を示す。FE-SEM による観察、並び

に組織の評価は、2.2.1項に記載の機器および条件で行った。また、XRD は鋼板の板厚の 1/2におけ

るND 面を鏡面研磨して行い、bcc鉄の(2 0 0)、(2 1 1)回折ピークと、fcc鉄の(2 0 0)、(2 2 0)、(3 1 1)

回折ピークを評価した。オーステナイトの体積分率は、各ピークの積分強度から求めた。また、fcc

鉄の 3 つのピーク角度からそれぞれ格子定数を求め、下記の式[26]に従って炭素量に換算し、その
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単純平均を以てオーステナイト中の固溶炭素量とした。 

 

aγ(Å) = 3.572 + 0.00120 × Mn (wt%) - 0.00157 × Si (wt%) + 0.033 × Cγ (wt%) 

 

第 2 章で述べた通り、FP 材はフェライト＋パーライト組織であり、塊状フェライトの平均粒径

は 14 μm、パーライト分率は 15%である。MA2材のミクロ組織はFP 材と似ており、フェライトの

分率および粒径はFP 材と同等であった。一方、Fig. 5.5(b)に矢印で指し示すように、MA2材の一部

のフェライト粒界には、内部にラメラ組織やセメンタイトが認められない、島状のMAが存在した。

これは、MA2材を 873 Kにおいて保持した時間がFP 材よりも短く、パーライト変態が十分に進ま

ずに未変態のオーステナイトが残存して、室温まで冷却されたものである。MA2 材における MA

の分率は 2 %であった。また、XRDによって検出される残留オーステナイトの分率は 1%未満であ

り、FE-SEMで観察されたMA はマルテンサイト主体であると推定される。 

MA14材（Fig. 5.5(c)）は、FP, MA2材と同じく塊状のフェライトを主体とする組織であり、フェ

ライトの分率および粒径はそれらと同等である。一方、硬質組織としてはパーライトが全く存在せ

ず、伸長した微細な組織であるベイナイトと、フェライト粒界およびベイナイト内には島状の MA

が存在した。ベイナイトは、セメンタイトを含まない bainitic ferrite[27,28]であり、炭素のほとんど

はMA に濃縮していると推定される[29]。観察によって得られたMA 分率、14%に対し、XRDによ

って得られた残留オーステナイトの分率は10%であり、MAの大部分が残留オーステナイトである。 

MA38材（Fig. 5.5(d)）も、塊状のフェライトを主体とする組織であり、粒径も他の材料と同程度

である。しかし、フェライトの分率は 62%であり、他の供試材における 80～85%と比べて少ない。

また、フェライト以外の領域はMA であり、パーライトおよびベイナイトは観察されない。フェラ

イト分率が小さい分、硬質組織（MA）の分率が大きいため、他の材料では硬質組織は島状で存在

していたが、MA38材ではMA が繋がって網目状の組織を形成している。XRD によって得られる残

留オーステナイトの分率は3%であり、ほとんどのMAは硬質なマルテンサイトである。 

 

5.2.2.  引張試験およびシャルピー衝撃試験 

引張試験に用いた機器および試験条件は、全て 2.2.1に記載の通りである。 

シャルピー衝撃試験に用いた機器および試験条件は、全て 2.2.2に記載の通りである。試験後に、

試験片の破面を観察し、マクロ観察で平坦に見え、ミクロ観察ではディンプルをほとんど含まない

破面であるLEFSが破面全体に占める割合を求めた。 
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5.2.3.  組織観察 

MA14材の破面直下において、二次き裂周辺の結晶方位をEBSD法によって測定した。測定には、

OIM Data Collection ver. 7を、得られたデータの解析にはOIM Analysis ver. 7を、それぞれ用いた。

測定の step sizeは、フェライト粒内の方位変化をより詳細に観察するため、0.1 μmとした。その他

の条件は 2.2.3に記載の条件に揃えた。 

 

 

5.3.  実験結果 

5.3.1.  引張試験 

Fig. 5.6に、引張試験によって得られた供試材の公称応力-公称ひずみ曲線を示す。また、Table 5.2

に、引張特性値として、σ0.2%、TS、および El を示す。TS は、フェライト分率の低下に伴い、FP

材からMA38材へと上昇する。MA14材は優れた延性を示すが、これは 10%の残留オーステナイト

による変態誘起塑性効果によるものである。MA38材は、多量のMA を含むため、高TS（1 GPa）、

低延性（11%）である。 

Fig. 5.6(b)に、(a)に示した公称応力-公称ひずみ曲線における降伏挙動を拡大して示す。FP、MA2、

MA14 材は上降伏点を持ち、降伏伸びを示す。これらの材料では、フェライト中の転位に固溶炭素

が固着しており、軟質なフェライトでの塑性変形が開始しづらい[30]。一方、MA38 材では、明瞭

な降伏点を示さない、ラウンドハウス型の降伏挙動を呈する。そのため、MA38 材は、高い TS に

も関わらず、他の供試材よりも低い応力から塑性変形を開始する。これは、MA38 材における多量

のMA の大部分を占めるマルテンサイトが、水冷中に変態して生成した際に、固溶炭素が固着して

いない可動転位を大量にフェライトへと導入したためである[31]。 

1.4.1で述べたように、塑性変形はき裂先端における応力集中を緩和し、き裂の成長による破壊の

進行を抑制する[32,33]。例えば、Thompson[34]は、HSLA 鋼において、室温におけるσ0.2%の低下に

伴い、延性脆性遷移温度が低下し、靭性が改善すると報告している。この観点からは、本検討で用

いる 4つの供試材では、それらのσ0.2%が近しいことから、延性脆性遷移挙動も近しいものとなるこ

とが期待される。 

 

5.3.2.  シャルピー衝撃試験 

Figs. 5.7、5.8に、シャルピー衝撃試験によって得られた、吸収エネルギーおよび破面の遷移挙動
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を示す。第 2章で詳述した通り、FP 材は明瞭な二段階延性脆性遷移を示し、297 Kと 193 Kで、upper 

shelfからmiddle shelfへ、middle shelfから lower shelfへと、それぞれ遷移する。FP材の破面は、デ

ィンプルで覆われたマイクロボイド連結型の破面から、297 Kを境として、LEFS へと遷移し始め、

253 Kから 193 Kの間では、破面はほとんどLEFSに覆われる。そして、193 Kを境として吸収エネ

ルギーは大きく低下するが、破面には大きな変化は認められない。 

MA2，MA14 材における吸収エネルギーと破面の遷移挙動は、この FP 材における挙動と似てい

る。253 Kから 233 Kで破壊したMA2，MA14材の破面はLEFSに覆われているが、吸収エネルギ

ーは upper shelfと lower shelfの間にあたる 600 kJ/m2であった。これは、二段階延性脆性遷移におけ

る middle shelf に相当する特徴である。吸収エネルギーの遷移挙動から、MA2，MA14 材における

upper shelfは 293 K以上であり、273 Kから 233 Kはmiddle shelfに、213 K以下は lower shelfに当た

る。 

MA38材における延性脆性遷移挙動は、他の 3つの供試材とは明瞭に異なる。まず、室温におい

て、MA38 材の示す吸収エネルギーは非常に小さく、破面は LEFS に覆われていた。吸収エネルギ

ーは、試験温度を上げると、353 Kから 433 KにかけてLEFSの減少と共に増加した。このMA38

材の吸収エネルギーの遷移挙動では、middle shelfは認められず、Fig. 1.23に示した一般的な遷移曲

線を描いた。 

Fig. 5.9に、吸収エネルギーと破面に占めるLEFSの割合との関係を示す。縦軸として、各試験片

の示した吸収エネルギーをそれぞれの供試材におけるupper shelfでの吸収エネルギーで除した、規

格化吸収エネルギーを用いた。グラフ中の直線は、MA38材の upper shelfと lower shelfに相当する

点を直線で結んだものである。FP 材は、すでにFig. 2.12で示した通り、upper shelfから、LEFSの

増加に伴って、吸収エネルギーを直線的に低下させる第一遷移を起こすが、この遷移では、破面が

ほぼLEFSに覆われても、吸収エネルギーは中位に留まる。その後、更に温度が低下すると、LEFS

の割合はほぼ変わらずに、吸収エネルギーのみが低下する第二遷移を起こす。MA2、MA14材にお

ける吸収エネルギーと破面との関係は、FP 材における関係と同一であった。 

一方、MA38材では、LEFSの増大に伴い、upper shelfから lower shelfへ向かって直線的に吸収エ

ネルギーを低下させる。すなわち、MA38材における延性脆性遷移挙動は、単にmiddle shelfが認め

られないだけではなく、吸収エネルギーと破面率とが一次の比例関係にある、一般的な一段階の延

性脆性遷移挙動を示した。 

Fig. 5.10に、MAの分率に伴う遷移温度の変化を示す。二段階延性脆性遷移を示した、FP, MA2, 

MA14材では、upper shelfからmiddle shelfへの第一遷移温度、TUMと、middle shelfから lower shelf



168 
 

への第二遷移温度、TMLとを示した。一段階の遷移を示した MA38 材では、遷移温度域が広いこと

から、遷移の開始温度、TSと完了温度、TFを示した。 

Akselsen ら[21]は、HSLA 鋼の再現HAZ 組織において、Fig. 5.4 に示したMA 分率に伴う室温で

の吸収エネルギーの変化と、同じくパーライト分率に伴う変化とを比較し、両者が同様に延性脆性

遷移挙動に影響を与えると報告している。パーライトの分率による影響は、第 4章ですでに検討し

ており、パーライトが増大すると、TUMは上昇するが、TMLは変化しなかった。 

Fig. 5.10 から見える MA の影響は、本研究で得られたパーライト分率の影響とは大きく異なる。

MAの分率はFP材からMA2, MA14材と上昇するが、TUMは293 K近辺から変化しなかった。一方、

TMLは、FP 材からMA2材へ、MA 分率が 2%増えることで、183 Kから 223 Kへと上昇した。しか

しながら、MA2 材から MA14 材へと MA 分率が増大しても、TMLはそこから変化しなかった。一

方、MA の分率が 38%へと大幅に増大したMA38材では、TS、TFともに、他の材料における遷移温

度に比べてはるかに高く、両者の中間点である一般的な遷移温度、Ttrは 385 Kであった。 

ここで、組織観察によって得られた MA 分率と、XRD によって得られたオーステナイトの分率

を用い、両者の差をマルテンサイトの推定分率として、MA 中のマルテンサイトと残留オーステナ

イトとの効果の分離を試みた。Figs. 5.11, 5.12に、Fig. 5.10に示した遷移温度を残留オーステナイト

分率および推定マルテンサイト分率に対して示す。 Fig. 5.11 に示す通り、残留オーステナイトは

MA2 材の 0.6%から MA14 材の 10%へと分率が増大しても、TUM、TMLともに変化は認められなか

った。一方、残留オーステナイトの少ないMA38材では、遷移温度は高く、残留オーステナイト分

率で延性脆性遷移挙動の変化を整理することは難しい。 

また、MA2材はFP 材と比べてTMLが高いが、これはFig. 5.12に示す通り、マルテンサイトの影

響と推定することができる。マルテンサイトの推定分率は MA2 材（1%）と MA14 材（3%）とで

近しく、両者に対する遷移温度への影響が近しいことは説明できる。また、Mを35%と多量に含む

と、延性脆性遷移挙動は二段階から一段階へと変化する。このように、多量のマルテンサイトは延

性脆性遷移挙動に著しい影響を与えることから、少量であってもマルテンサイトは延性脆性遷移挙

動に影響することが示唆される。一方、残留オーステナイトは 1～10%の間で遷移温度に対する影

響が変わらないことから、僅かな量では延性脆性遷移挙動に与える影響は小さいと推定しうる。 
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5.4.  考察 

5.4.1.  硬質組織の性質による影響と、破壊発生モデルによる理解 

硬質組織がパーライトからMA へと変わることによる影響を、二段階延性脆性遷移の破壊発生モ

デル（Fig. 2.21）を用いて考察する。このモデルでは、硬質組織であるパーライトと軟質組織であ

るフェライトの降伏応力、σY,B、および、σY,αと、より破壊しやすいパーライトにおけるへき開破

壊応力、σF,Pの大小関係により、破壊の発生機構を推定する。二段階延性脆性遷移における高温側

の第一遷移は、σY,PがσF,Pを上回る温度、TUMで起こり、これよりも低い温度では、軟質組織にお

いて塑性変形が開始した後に、硬質組織が塑性変形を開始する前にへき開破壊を起こし、それが伝

播して破壊に至る。また、低温側の第二遷移は、σY,αがσF,P を上回る温度、TML で起こり、これよ

りも低い温度では、弾性変形の後に軟質組織が組成変形を開始する前に硬質組織においてへき開破

壊が起こり、それが伝播して破壊に至る。 

Fig. 5.10に示した通り、微量のMA によってTMLは上昇したが、TUMは変わらなかった。この効

果を、上述の破壊発生モデル上で表すと、Fig. 5.13 に示すように考えることができる。MA はパー

ライトと比べて、より硬く、脆い組織である[35,36]。特に、MA の中でもマルテンサイトは、残留

オーステナイトよりも割れやすい[37,38]。このため、Fig. 5.13に示す図では、MAの破壊応力、σF,MA

が、基とするパーライトにおける値、σF,Pに対して、低下する。これに伴い、硬質組織のへき開破

壊応力と軟質組織の降伏応力との交点であるTMLは上昇する。 

しかし、硬質組織のへき開破壊応力の低下のみを考慮すると、TUM も上昇してしまい、実際の

MA の効果とは異なる。マルテンサイトは硬い組織ではあるが、その降伏は内部に含まれる多量の

可動転位[39]、および／または、内部応力[40]のため、非常に低い応力で起こる。例えば、Allain ら

[40]は、0.05～0.4 wt%の炭素を含む低合金マルテンサイトにおいて、降伏応力が炭素量によらず一

定であり、300 MPaを下回ることを報告している。この値はAppendix 7に示したパーライト単相鋼

における降伏応力、650 MPaの半分に満たず、Fig. 5.6およびTable 5.2に示した本章の供試材におけ

るσ0.2%よりも小さい。供試材に含まれるマルテンサイトは、炭素の濃縮が進み、Allainらの評価し

た 0.4 wt%よりも多くの炭素を含んでおり、300 MPa未満のような低い応力で塑性変形を開始するか

は不明である。しかし、0.05 wt%から 0.4 wt%まで、炭素量に伴う降伏応力の上昇が見られないこと

から、そこから固溶炭素を増やしても、固溶強化によって大幅に降伏応力が上昇するとは考え難い

[41]。よって、本章で用いた供試材の MA はいずれもマルテンサイトを含むことから、MA の降伏

応力σY,MAはパーライトの降伏応力σY,Pよりも低いと仮定することができる。 

この考えに沿って、Fig. 5.13において、降伏応力の変化を考慮すると、σY,MAとσF,MAの交点であ
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るTUMは、フェライト＋パーライト組織におけるTUM（σY,PとσF,Pの交点）と同等の温度に留まる

可能性がある。このようにして、破壊しやすいが同時に塑性変形も起こしやすい微量のマルテンサ

イトが含まれることで、TUMは変わらずに TMLのみが上昇したことを、破壊発生モデルによって説

明できた。 

但し、この考え方では、多量の MA を含む MA38 材における、延性脆性遷移温度の著しい上昇

と、二段階から一段階への延性脆性遷移挙動の変化を説明することはできない。σY,αと対応する供

試材のマクロな降伏応力は、MA38 材において も小さくなることから、破壊発生モデルのみで考

えると、むしろMA38材では遷移温度が下がることさえ想定されてしまう。 

 

5.4.2.  破壊の伝播への影響 

Fig. 5.5に示したように、MA38材は他の供試材と比べて硬質組織が多く、MA は島状ではなく網

目状であり、組織の様相が大きく異なる。そこで、硬質組織が破壊の伝播挙動へ与える影響に着目

し、MA38材で二段階延性脆性遷移が起こらなかった理由について、考察する。 

二段階延性脆性遷移が起こるMA14材において、TML直下の 193 Kで破壊した試験片の二次き裂

を観察した。Fig. 5.14 に、FE-SEM で観察した二次き裂の二次電子像を示す。なお、破壊は画面の

左から右へと進行している。二次き裂の傍らに白線で{001}、{011}、{112}面のトレース群を記載し、

更に二次き裂トレースと各面のトレースとが成す 小の角度を、それぞれ記載する。Fig. 5.14(a)で

示す二次き裂は、フェライト粒を左から右へ貫通し、矢印で指す箇所のフェライト粒界に当たって

止まっている。この二次き裂のトレースが{001}の 3本のトレースと成す角で 小のものは 3°であ

り、この二次き裂はへき開破壊によって形成された可能性が高い。一方、Fig. 5.14(b)に示す２本の

二次き裂では、右のき裂のトレースは{001}面と成す 小の角度は 2°と小さいが、左のき裂のトレ

ースでは{001}面トレースと成す 小の角度は 7°と若干大きく、{112}面トレースと成す角度は 3°

であり、 も対応が良かった。このTML直下の lower shelfにおいて破壊した試験片における二次き

裂のトレースは、ほとんどの場合、{001}トレースと良く対応しており、第 3章に示した lower shelf

で破断したフェライト＋パーライト組織材での観察結果と同じであった。また、一部に、{011}、{112}

トレースと良く対応する二次き裂も見られた。 

ここで、Fig. 5.14(a)に矢印で示した、き裂先端がフェライト粒界に当たって止まった箇所に注目

する。Fig. 5.15にき裂先端に隣接するフェライト粒の結晶方位解析結果および模式図を示す。図中

の左から右へ、へき開面を伝播してきた二次き裂は、Fig. 5.15(a)に矢印で示した箇所でフェライト

粒界に到達した。二次き裂が生じた(001)面と、隣接するフェライト粒における３つの{001}面とは
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結晶面の方位対応が悪く、両者が成す角は 13°以上であった。このため、このフェライト粒界はへ

き開破壊の伝播の障壁として働き、二次き裂はこのフェライト粒界で停留した[42]。二次き裂がフ

ェライト粒界にぶつかった箇所から、隣接するフェライト粒内には特定のすべりが発生し[43]、す

べり帯（slip band）が発達する（Fig. 5.15(b)）。Fig. 5.15(a)に、フェライト粒内における結晶方位差を

示す。図中のすべり帯の直下に基準点（図中A）を置き、基準点に近い方位を青、遠い方位を赤で

表している。フェライト粒の下半分は青、上半分は赤に分割されており、両者の境界線であるすべ

り帯がはっきりと判別できる。 

Fig. 5.15(c)に、図中の基準点A、青色領域のX、赤色領域のY、の各点における、(011)局点図を

示す。3 つの点における局点図は僅かに異なるが、６つの{011}のうち、矢印で指す 1 つは、3 点に

おいて共通であった。Fig. 5.15(a)で確認されるすべり帯のトレースは、この 3 点で共通する面と対

応しており、この面をすべり面として、フェライト粒の上下で、反対の方向に向かって、結晶回転

が進んだことが分かる。 

Fig. 5.15(a)に示す、すべり帯をまたぐ直線XY と、すべり帯に対応した直線AB の、それぞれに

沿った結晶方位の変化を調べた。Fig. 5.15(d)に、それぞれの直線の起点となる点X、点Aの結晶方

位を基準として、直線上の各点における結晶方位との方位差を算出した、Point-to-Origin方式によっ

て結晶方位の変化を示す。黒線で示す直線XY における方位変化は、始点Xからすべり帯の手前で

ある 1.3 μｍ地点までは、結晶方位はほとんど変化しない。そこから、すべり帯を越える、0.2 μmの

狭い領域において、結晶方位は 5°も変動した。すべり帯を越えた 1.5 μm地点から終点Yまでは、

再び結晶方位の変化はほとんど見られない。一方、灰色線で示す直線 AB における方位変化は、始

点A から終点Bまで、大きな方位変化は認められず、4 μmの間の累計でも、僅かに1°であった。 

このように、lower shelfにて破壊したMA14材において、へき開き裂が停止したフェライト粒界

の先にあるフェライト粒内の結晶方位を調べたところ、特定のすべり系が強く働くことで、き裂の

停止した箇所からすべり帯が発達していた。すべり帯以外の領域ではほとんど塑性変形が進行して

いないのに対し、極めて狭いすべり帯において、亜粒界にも相当する、5°の方位差が生じていた。

この試験片では、へき開破壊を主体として破壊が伝播し、マクロな破断に至ったが、温度が上昇し

てへき開破壊による伝播が容易に起こらない場合は、フェライト粒界で停留したき裂の先端の応力

場は解放されず、更にすべり帯が発達すると想定される。 

第 3章で述べたように、Tomotaら[44-47]は、オーステナイト単相鋼である窒素添加したステンレ

ス鋼における延性脆性遷移において、lower shelfでの破壊がすべり面{111}を伝播する機構としてす

べり面分離機構を提案（Fig. 3.21）している。そこでは、すべり面分離を発現させるための前駆現
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象として、結晶粒内において特定のすべり系が活動し、固執すべり帯（persistent slip band）[48,49]

が形成されることを想定している。Fig. 5.15に示した、フェライト粒界で止められたへき開き裂先

端が前方のフェライト粒内で発達させるすべり帯は、更に発達することで、固執すべり帯を経てす

べり面分離に至ると考えることができる。 

Fig. 5.16に、Fig. 5.13に示した破壊の発生モデルと、この破壊の伝播機構に沿って、複合組織鋼

のmiddle shelfにおける破壊の発生から伝播までの模式図を示す。まず、軟質組織の塑性変形が進行

したのちに、硬質組織においてへき開破壊が起こる。そして、マルテンサイトやパーライト中のフ

ェライトといった硬質組織は、周辺のフェライトによる制約のため、それと近しい結晶方位を取る

[50,51]ことから、破壊が発生した硬質組織から隣接するフェライト粒へは容易にへき開き裂が伝播

する。伝播したへき開き裂は、フェライト粒を貫通し、フェライト粒界に到達する。フェライト粒

界では、Appendix 6 に示す通り、き裂の伝播したへき開面(001)と隣接するフェライト粒の{001}面

とが小傾角粒界を作る可能性が限定的であることから、ほとんどの場合はそこで停止してしまう

（Fig. 5.16 (a)）[52,53]。 

この時、温度が十分に低ければ、へき開破壊が伝播しうる小傾角粒界の閾値が緩和され、また、

発生するき裂の総数も多いため、へき開破壊が長距離で伝播し、マクロな破壊に至る。この場合に

は、試験片が示す吸収エネルギーは lower shelf相当となる。一方、温度が高く、へき開破壊が容易

に伝播しない場合、き裂先端から隣接粒へ、両者の結晶方位関係に応じてすべり帯が発達する（Fig. 

5.16 (b)）。Appendix 6に示すように、き裂の伝播したへき開面と、隣接するフェライト粒のすべり

面{011}、{112}とが小傾角粒界を作る可能性は高く、き裂からすべり帯に対して、すべり面分離機

構による破壊の伝播が起こる。こうして形成されたすべり面上のき裂も、次のフェライト粒界で止

まり、更に次のフェライト粒においてすべり帯を発達させる（Fig. 5.16 (c)）。この繰り返しによって、

middle shelfでは破壊が伝播していると推定される。また、3.4.2で述べたように、そのような条件で

あっても{001}面のほうが{011}および{112}面よりも破壊しやすいことから、すべり面分離のみでは

なく、き裂先端のミクロ組織の状態に応じて、へき開破壊や粒界破壊によっても、破壊は伝播する

と考えられる。（Fig. 5.16 (d)） 

Fig. 5.16で示した破壊の伝播機構は、へき開き裂がフェライト粒界で止められることを必要条件

としている。しかしながら、MA38材では、Fig. 5.5に示したように、多量のMAが網目状組織を形

成しており、フェライト粒界が存在しない。MA38材のMA の大部分はマルテンサイトであり、マ

ルテンサイトは非常に破壊しやすく[37,38]、かつ、周辺のフェライトと結晶方位が近いため[51]、

フェライト粒を貫通したへき開き裂がフェライト／マルテンサイト境界に到達すると、容易にマル
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テンサイトにへき開き裂が伝播しうると考えられる。また、フェライト／マルテンサイト境界も破

壊の伝播経路として働く[54,55]。このため、Fig. 5.17 に示すように、へき開破壊およびフェライト

／マルテンサイト境界の剥離によって破壊が進展してしまう。この場合、マイクロボイド連結型破

壊からへき開破壊への遷移温度は、Fig. 5.13に示す破壊発生モデルにおいて、σF,MAとσY,MAとの交

点となり、二段階遷移における第二遷移温度から大幅に上昇する。さらに、4.4.2 で述べたように、

硬質組織の分率の増大は、印加されるマクロな応力に対するσF,MA を引き下げる効果があるため、

σF,MAとσY,MAとの交点は更に高温側へと移動する。 

以上のように、MA 分率が高まり、フェライト粒界が消滅すると、破壊の伝播が容易となるため、

マクロな破壊にすべり面分離を伴う擬へき開破壊が不要となると考えられる。このため、MA38 材

ではmiddle shelfが現れず、一段階の遷移になったと考えられる。また、硬質組織の分率が他と比べ

て極端に大きいため、応力集中によって硬質組織が破壊しやすくなり、Fig. 5.12に示すように、遷

移温度が大きく上昇したと考えられる。 

 

 

5.5.  小括 

本章では、複合組織鋼における延性脆性遷移挙動の、硬質組織の性質に伴う変化について、同一

の化学組成を有する鋼板の熱処理条件を変え、硬質組織をパーライト、パーライト＋微量 MA（分

率 2%）、ベイナイト＋MA（14%）、多量のMA（38%）と変化させた 4種類の供試材において調べ、

下記の知見を得た。 

  

1. 分率で 2%, 14%のMA を含む鋼板では、フェライト＋パーライト鋼と同様に、吸収エネル

ギーが二段階で変化する、二段階延性脆性遷移が現れた。少量のMA は、middle shelfから

lower shelfへの遷移温度TMLを 183 Kから 223 Kへと上昇させたが、upper shelfからmiddle 

shelfへの遷移温度TUMには影響せず、300 K近辺のままであった。 

2. 分率で 38%のMA を含む鋼板では、吸収エネルギーの遷移は upper shelfから lower shelfへ

の一段階となり、middle shelfは確認できなかった。その遷移温度は 385 Kであり、他の 0

～14%のMA を含む鋼板に比べ、非常に高い温度で延性脆性遷移が起こった。 

3. MA を構成するマルテンサイトと残留オーステナイトとでは、延性脆性遷移挙動に与える

影響が異なる。少量（1%）のマルテンサイトは、TML を上昇させる。多量（35%）のマル

テンサイトは、延性脆性遷移挙動を二段階から一段階へと変え、遷移温度も大きく上昇さ
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せる。一方、残留オーステナイトは、1%未満から 10%まで上昇しても、遷移挙動へは全く

影響しなかった。 

4. 二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルにおいて、パーライトよりも破壊しやすいマルテン

サイトが硬質組織になることで、軟質組織の降伏応力と硬質組織の破壊応力の交点である

TMLは上昇する。同時に、マルテンサイトはパーライトよりも降伏応力が低いため、硬質組

織の降伏応力と破壊応力との交点である TUM は、パーライトからマルテンサイトに硬質組

織が変わっても、大きく変動しない。 

5. 14%のMA を含み、lower shelfで破壊した試験片の二次き裂を観察し、フェライト粒界で止

まったへき開き裂の先端から、隣接するフェライト粒内に、局所的に大きな結晶方位差を

生むすべり帯が形成された。middle shelfでは、このすべり帯が、更に発展し、すべり面分

離機構によって、破壊が伝播すると推定される。 

6. middle shelfにおける破壊伝播のモデルは、フェライト粒界でへき開き裂が止められること

を必要条件とする。MA の分率が大きく、網目状組織となって、フェライト粒界が存在し

ない場合、へき開き裂の伝播を妨げることができないため、へき開き裂の発生のみが、へ

き開破壊の必要条件となる。このため、破壊モードの遷移は、硬質組織の破壊応力と降伏

応力との交点となる温度のみで起こり、延性脆性遷移はmiddle shelfを伴わない一段階とな

る。 
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Fig. 5.1  高強度低合金鋼（HSLA鋼）の溶接熱影響部再現材におけるMAを含むミクロ組織[15] 

白：MA、黒：ベイニティックフェライト、(a)(b)は熱処理の冷却速度が異なるサンプルを表す。 

 

 

Fig. 5.2  腐食した破面におけるへき開き裂の起点となったMAの観察例[14] 
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Fig. 5.3  MAに沿って進展した二次き裂の観察例 [20] 

 

 

 

Fig. 5.4  溶接熱影響再現試験材におけるMA分率と-40℃での 

シャルピー衝撃吸収エネルギーとの関係[21] 
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Fig. 5.5  供試材の二次電子像（α：フェライト、P：パーライト、B：ベイナイト、MA：martensite-austenite constituent） 
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Table 5.1  供試材のミクロ組織 

Steel Components 
Volume fraction (%) Ferrite Austenite (XRD) 

α P B MA dα(µm) Vγ (%) Cγ (wt%) 
FP α+P 85 15 0 0 14 - - 

MA2 α+P+MA 81 17 0 2 13 0.6 1.31 
MA14 α+B+MA 80 0 6 14 14 10.2 1.29 
MA38 α+MA 62 0 0 38 12 2.5 0.86 

α：フェライト、P：パーライト、B：ベイナイト、MA：martensite austenite constituent 

dα：平均フェライト粒径、Vγ：オーステナイト分率、Cγ：オーステナイト中の固溶炭素量 

    

Fig. 5.6  供試材の公称応力-公称ひずみ曲線 (a)破断まで、(b)降伏近傍（E：ヤング率） 
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Table 5.2  供試材の引張特性 

Steel UYP (MPa) σ0.2% (MPa) TS (MPa) El (%) 

FP 405 385 595 31 

MA2 506 448 643 30 

MA14 393 389 705 34 

MA38 (220) 476 1014 11 

※MA38のみ roudhouse型の降伏を示すため、UYPに替えて弾性限を評価した。 

 

 

 

 

Fig. 5.7  供試材におけるCVN 吸収エネルギーの遷移挙動 

（Fig. 5.14で二次き裂を観察したMA14材の試験片を矢印で示す。） 
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Fig. 5.8  供試材におけるLEFS破面率の遷移挙動 

（Fig. 5.14で二次き裂を観察したMA14材の試験片を矢印で示す。） 

 

     

Fig. 5.9  供試材における吸収エネルギーとLEFS破面率との関係 

（Fig. 5.14で二次き裂を観察したMA14材の試験片を矢印で示す。） 
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Fig. 5.10  延性脆性遷移温度とMA分率の関係 

TUM, TML：二段階延性脆性遷移における第一遷移温度および第二遷移温度 

TS, TF：通常の一段階の延性脆性遷移における遷移開始温度および完了温度 

 

 

 

Fig. 5.11  延性脆性遷移温度と残留オーステナイト分率の関係 

TUM, TML：二段階延性脆性遷移における第一遷移温度および第二遷移温度 

TS, TF：通常の一段階の延性脆性遷移における遷移開始温度および完了温度 
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Fig. 5.12  延性脆性遷移温度とマルテンサイトの推定分率の関係 

TUM, TML：二段階延性脆性遷移における第一遷移温度および第二遷移温度 

TS, TF：通常の一段階の延性脆性遷移における遷移開始温度および完了温度 

 

 

 

Fig. 5.13  二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルにおける硬質組織の特性による遷移温度への影響 

σY,α、σY,P、σY,MA：フェライト、パーライト、およびMAにおける降伏応力 

σF,P、σF,MA：パーライトおよびMAにおけるへき開破壊応力 

TUM、TML：二段階延性脆性遷移における第一および第二遷移温度 
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Fig. 5.14  193 K（lower shelf）で破壊したMA14材の二次き裂の観察例 

 

 

 

 
Fig. 5.15  二次き裂に隣接したフェライト粒の結晶方位解析結果 

(a) IQおよび点Aを基準点とする結晶方位差マップ 

(b) (a)に示すフェライト粒の模式図 

(c) (a)中の点A, X, Yにおけるフェライトの(011)局点図 

(d) (a)中の直線AB、XYにおける方位変動 (point-to-origin) 
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Fig. 5.15（続き）  二次き裂に隣接したフェライト粒の結晶方位解析結果 

(a) IQおよび点Aを基準点とする結晶方位差マップ 

(b) (a)に示すフェライト粒の模式図 

(c) (a)中の点A, X, Yにおけるフェライトの(011)局点図 

(d) (a)中の直線AB、XYにおける方位変動 (point-to-origin) 
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Fig. 5.16  二段階延性脆性遷移におけるき裂の発生から伝播までの挙動（MA が少ない場合） 

 

Fig. 5.17  MA が多い場合の発生したき裂の伝播経路 
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第 6 章 総括 
 

6.1.  複合組織鋼における二段階延性脆性遷移 

本研究では、サブサイズ CVN 試験片を用いたシャルピ―衝撃試験を行い、高強度の複合組織鋼

板の低温脆化挙動、特に、吸収エネルギーが二段階で低下する二段階延性脆性遷移挙動について、

その現象の詳細と、ミクロ組織が与える影響について明らかにした。 

2～5章において得られた結果は、それぞれ以下の通りである。 

第 2章では、フェライト＋パーライト組織における延性脆性遷移挙動を調べた。吸収エネルギー

の遷移曲線には、upper shelfおよびlower shelfと異なる中位の吸収エネルギーを安定して示す、middle 

shelfが upper shelfと lower shelfの間の温度域で現れた。middle shelfにおける破面は、lower shelfに

おける破面と相似の、ディンプルを含まない平坦な破面であった。しかし、その破面直下のミクロ

組織は塑性変形を受けており、ほとんど塑性変形を伴わない lower shelfでの破壊とは明瞭に異なっ

ていた。 

第3章では、第2章で評価したうち、middle shelfおよび lower shelfにて破壊した試験片について、

EBSD 法による結晶方位解析によって破面および二次き裂のトレースの面方位を同定し、破壊の伝

播経路の変化を調べた。lower shelfにて破壊した試験片では、伝播経路の 8割がフェライト粒内、2

割がフェライト粒界であり、更に、フェライト粒内における伝播の 8割は、bccのへき開面である、

{001}面に沿って起こっていた。一方、middle shelfでは伝播経路の 6割がフェライト粒内、4割がフ

ェライト粒界であり、更に、フェライト粒内における伝播の 6割は、bccのすべり面である、{011}

または{112}面に沿って起こっていた。 

第 4章では、延性脆性遷移挙動に対する硬質組織分率の効果を評価するため、フェライト単相か

ら 21%までパーライトの体積分率を段階的に増やしたフェライト＋パーライト組織を評価した。フ

ェライト単相では、各試験片の吸収エネルギーはupper shelfまたは lower shelfのいずれかに相当し、

中間の吸収エネルギーを示す試験片はほとんど得られなかった。パーライト分率が 2, 3%である供

試材では、upper shelfと lower shelfとの間にある吸収エネルギーを示す試験片が得られるようにな

った。特にパーライト分率が 3%の供試材では、吸収エネルギーと破面率が温度低下に伴って連続

して変化する遷移“曲線”が得られた。パーライト分率が 7, 16, 21%の供試材においても、吸収エ

ネルギーと破面率の遷移曲線が得られた。吸収エネルギーと破面率の関係を見ると、破面のほとん

どがディンプルを有さない平坦な破面でありながら、吸収エネルギーが upper shelfと lower shelfに

対して中位に安定する、middle shelfに相当する温度域が明瞭に認められた。この結果、パーライト
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分率の上昇に伴って、延性脆性遷移挙動は、upper shelfから lower shelfへの直接遷移、upper shelfか

ら lower shelfへの連続遷移（一般的な遷移曲線）、そして、二段階延性脆性遷移へと、３種類の延性

脆性遷移挙動を遷移していくことが分かった。 

第5章では、延性脆性遷移挙動に対する硬質組織特性の効果を評価するため、フェライト＋パーライト

組織のパーライトを MA に置き換え、延性脆性遷移挙動の変化を調べた。MA 分率が 2%および 14%の

供試材は二段階延性脆性遷移を示し、MA を含まないフェライト＋パーライト組織に対し、middle shelf か

ら lower shelf への遷移温度は上昇したが、upper shelf から middle shelf への遷移温度には変化が見られ

なかった。一方、MA 分率が 38%の供試材では、延性脆性遷移挙動が通常の一段階の遷移へと変化し、

また、遷移温度は大きく上昇した。 

本章では、これらの結果と各章における考察を基に、従来知見との比較および考察を加え、Table 

1.5に示す二段階延性脆性遷移についての疑問点に対する検証を行う。そして、それらの結果と学術

的および工学的意義から、本研究における結論を導く。 

 

 

6.2.  二段階延性脆性遷移の検証 

本研究では、Appendix 3に示した様々な複合組織鋼における吸収エネルギー遷移曲線が、吸収エ

ネルギーが二段階で低下する現象に着目した。Fig. 2.5、Fig. 5.7に示す通り、いくつかの複合組織鋼

では同様の遷移曲線が得られた。しかし、Fig. 4.18に示すように、同様の複合組織鋼であっても、

一見して二段階で遷移しているようには見がたい吸収エネルギーの変化も認められた。 

Fig. 6.1(a)に、一般的な延性脆性遷移挙動における吸収エネルギーと破面の遷移挙動を示す[1,2]。

吸収エネルギーの遷移曲線は、高温で高い吸収エネルギーを示す upper shelfから、温度の低下に伴

って吸収エネルギーが連続して低下し、非常に低い吸収エネルギーを示す lower shelfへ至る。upper 

shelf では、破面はディンプルに覆われた MVCFS[3,4]だが、吸収エネルギーの低下と同時に、破面

の一部が平坦なLEFSとなり、lower shlefでは破面全面がへき開破壊および／または粒界破壊によっ

て形成されたLEFSとなる[4]。ここで、吸収エネルギーと破面に占めるLEFSの割合（LEFS 破面率）

は対応しており、Fig. 6.2(b)に示すように、upper shelfである(1)から lower shelfである(2)を結ぶ直線

を描く[5,6]。 

本研究で認められた二段階延性脆性遷移は、吸収エネルギーと破面の遷移挙動とその関係が、一

般的な延性脆性遷移（Fig. 6.1）とは明瞭に異なる。Fig. 6.2(a)に、二段階延性脆性遷移における吸収

エネルギーと破面の遷移挙動を示す。吸収エネルギーは、upper shelf から温度低下に伴って低下す
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るが、途中で中位のエネルギーで一度安定するmiddle shelfを示し、更に温度が下がると再び急落し

て、低位の lower shelfへと至る。一方、LEFS破面率は、吸収エネルギーがUSから低下し始めるの

と同時に上昇し始め、middle shelfに到達した時点ですでに破面のほぼすべてがLEFS に覆われる。

そのため、吸収エネルギーがmiddle shelfに到達し、再び低下して、lower shelfに至るまでの間、破

面には大きな変化は認められない。 

 二段階延性脆性遷移における吸収エネルギーと破面率の関係（Fig. 6.2 (b)）にこの現象の特徴が表

れる。upper shelfである(1)から、破面率の上昇とともに吸収エネルギーが低下するが、灰色線で示

す一般的な延性脆性遷移に比べて、その低下幅は小さい。破面がほぼ LEFS に覆われた時点で、中

位の吸収エネルギーの middle shelf に対応する(2)に到達する。さらに温度が下がると、(3)しばらく

そこに停留した後、(4)で示す lower shelfへと遷移する。二段階延性脆性遷移のこの遷移挙動は、一

般的な延性脆性遷移とは明瞭に異なる。Fig. 4.18に示した吸収エネルギーの遷移挙動は二段階延性

脆性遷移とは判断しがたいが、それと破面との関係（Fig. 4.22）は、明らかに二段階延性脆性遷移

の特徴（Fig. 6.2(b)）を呈している。 

 Table 6.1に 2, 3章でまとめた二段階延性脆性遷移の各段階、すなわち、upper shelf、middle shelf、

lower shelf における破壊の特徴をまとめる。二段階延性脆性遷移の特徴は、吸収エネルギーの遷移

が upper shelfからmiddle shelf、middle shelfから lower shelfへの二段階で遷移することである。そし

て、middle shelfでの破壊の特徴は、吸収エネルギーが中位でありながら、破面は平坦なLEFSにほ

ぼ覆われることにある。吸収エネルギーと LEFS 破面率の関係を図示することは、この特徴を明瞭

に示す有効な手段であり、upper shelfからの吸収エネルギーの低下が低位の lower shelfに向かう一

般的な延性脆性遷移であるか、それとも中位のmiddle shelfに向かう二段階延性脆性遷移であるか、

判断できる。 

 そして、middle shelfと lower shelfにおいて、破壊の 終過程を反映する破面[7]と、破壊の前駆現

象から破壊完了までの一連の挙動を代表する吸収エネルギー[8]との関係が明確に異なることは、両

者における破壊機構が異なることを示す[9]。実際、両者の破面直下のミクロ組織の結晶方位解析の

結果、middle shelfでは破壊の前に大きく塑性変形を起こす擬へき開破壊[3]が起こり、lower shelfで

は塑性変形をほとんど伴わないへき開破壊[4]が起こっていることが分かった。 

本研究では二段階延性脆性遷移は 2, 4, 5章およびAppendix 3に示したように、様々な複合組織を

有する高強度薄鋼板のシャルピー衝撃試験において観察された。1963年発行の「The brittleness of steel」

（M. Szczepański著）[10]では、Fig. 6.3に引用して示す通り、衝撃試験（notched-bar impact testing）

における吸収エネルギーの遷移曲線の代表的な 3つの形態の一つとして、吸収エネルギーが中位で
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一旦安定し、明瞭な二段階での遷移を起こす曲線（図中 C）を示している。また、1951 年の Harris

ら[11]の検討を確認すると、Fig. 1.34に示した結果を始めとして、吸収エネルギーが明瞭に二段階で

遷移する事例が炭素鋼（フェライト＋パーライト）において複数得られていることが分かる。しか

しながら、1970年代以降では、鉄鋼材料のシャルピー衝撃試験における二段階延性脆性遷移の検討

は、第 1 章で述べた Sirithanakorn ら[12,13]によるパーライト鋼（フェライト＋セメンタイト）にお

ける研究以外には見当たらない。 

一方で、Fig. 1.35 に示した二相ステンレス鋼（フェライト＋オーステナイト）における結果[14]

のように、吸収エネルギーが二段階で遷移していると判断できる事例が散見される。Wang ら[15]

は 4種の焼戻マルテンサイト（フェライト＋セメンタイト）におけるシャルピー衝撃試験の結果と

して、Fig. 6.4 に示す吸収エネルギーの遷移曲線と、破面の 50%が平坦な LEFS となる温度、FATT

とを示している。このデータを読み取り、エネルギー遷移曲線を供試材ごとに分け、更に、それぞ

れのFATT を付記して、Fig. 6.5に示す。(a)および(b)に示したエネルギー遷移曲線は明瞭に二段階遷

移挙動を示している。更に、破面の遷移は 2つの遷移の高温側で起きており、Table 6.1に示した二

段階延性脆性遷移の言葉を用いれば、upper shelfからmiddle shelfへの遷移域の中間温度がFATT に

対応している。(c)のエネルギー遷移曲線は二段階には見えないが、FATT と対応する吸収エネルギ

ーは upper shelfと lower shelfの平均よりも遥かに大きく、破面と吸収エネルギーの関係は、Fig. 6.2

に示した二段階延性脆性遷移に近いと推定できる。 

他にも、Fig. 6.6[16]に示すように、二段階で吸収エネルギーが遷移しているように見える事例は

多々あるが[17-22]、残念ながら、破面と吸収エネルギーとの関係を議論できるデータが揃っている

文献は少なく、二段階延性脆性遷移の可否を判断できる事例はほとんど無い。 

二段階延性脆性遷移が見られた、Sirithanakorn ら[12,13]、Harrisら[11]、Wangら[15]の研究、そし

て本研究は、供試材のミクロ組織も、シャルピー衝撃試験の条件も様々であり、二段階延性脆性遷

移が決して局所的に起こる事象ではないことは明らかである。更に、Wangら[15]のように、報告者

が認知していないものの二段階延性脆性遷移と判断できる場合や、吸収エネルギーの二段階遷移は

典型的な挙動とする認識、そして、二段階遷移すると判断できるエネルギー遷移曲線が広く認めら

れること、以上を根拠として、二段階延性脆性遷移は一般的な事象であると判断できる。 

以上より、Table 1.5に提示した疑問点のうち、A1およびA2について、以下のように解を導く。 

 

 

A1：再現性、判定基準 （本当に二段階で遷移するのか？試験結果のばらつきではないのか？） 
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吸収エネルギーの二段階での遷移は起こりうる。middle shelfの破面は平坦なLEFSで、lower shelf

の破面と区別しがたいが、破面と吸収エネルギーの関係（Fig. 6.2）を整理することによって、middle 

shelfでは upper shelfおよび lower shelfとは全く異なる破壊が起きていると判断できる。また、破面

直下の組織から大きな塑性変形の有無を測定することによっても判断できる。 

 

A2：普遍性 （一般的な事象か？） 

一般的な事象である。本研究において、様々な複合組織鋼において発現している。また、他の研究者

による、異なる材料、試験条件における確認事例も複数ある。更に、シャルピー試験における吸収エネル

ギーの二段階遷移が典型的な事象の一つとして挙げられた例もある。 

 

 二段階延性脆性遷移の発現は、Fig. 6.2の吸収エネルギーと破面との関係から確認することができ

る。また、吸収エネルギーの遷移が一段階に見えても、lower shelf での吸収エネルギーが大きい曲

線では、実際には二段階延性脆性遷移が発現している可能性がある。本研究において評価したすべ

ての供試材において、lower shelfにおける吸収エネルギーは約 100 kJ/m2以下であった。同じくα鉄

を主体とする材料（フェライト、パーライト、ベイナイト、マルテンサイト、焼戻マルテンサイト、

並びに、これらを主体とする複合組織）で、破壊の主たるモードが同様にへき開破壊であれば、期

待される吸収エネルギーは同程度と推定できる。実際、様々なシャルピー試験における結果

[11,19,22-35]では、lower shelfへの遷移完了後の吸収エネルギーは同等である。一方、lower shelfと

される箇所の吸収エネルギーが極端に大きい場合[15,16,36-40]には、二段階延性脆性遷移が発現して

いないか、注意しつつ論ずる必要がある。 

 

 

6.3.  二段階延性脆性遷移における破壊機構 

二段階延性脆性遷移における、各段階での破壊の特徴の変化を理解するため、本研究では実験結

果に即したいくつかの定性的なモデルを考案して、破壊の発生と伝播の機構について考察した。 

Fig. 2.20に示すOrowanの破壊発生モデル[41]を基に、複合組織鋼における破壊発生の定性モデル

を考案した。Orowan のモデルは、材料の降伏応力σY とへき開破壊応力σF との関係から、延性脆

性遷移を説明するものである。高温では材料内部の転位は動きやすく、σYがσFに対して十分に小

さいため、印加される応力（applied stress）の増大に対しては、先に降伏応力に到達して塑性変形が

開始する。温度の低下に伴い、転位のパイエルスポテンシャルが大きくなり、降伏応力は著しく上
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昇する。一方で、へき開破壊応力の温度に伴う変化は小さいため、温度が低下すると、σYがσFよ

りも大きくなる。こうなると、印加される応力の増大に対して、降伏応力よりも先にへき開破壊応

力に到達してしまうため、塑性変形が始まる前にへき開破壊が生じる。このように、温度の低下に

よって、印加応力に対する材料の反応が塑性変形からへき開破壊へと遷移することが、このモデル

によって説明できる。高温側は US に対応し、そこでの破壊機構はマイクロボイドの連結である。

低温側は LS に対応し、そこでの破壊機構はへき開破壊である。そして、DBTT（Ttr）はσY がσF

と等しくなる温度である。 

同様に、軟質組織 A と硬質組織 B とからなる複合組織における破壊の発生について、定性モデ

ル（Fig. 6.7）を考案した。また、このモデルが表す破壊の発生挙動を模式図（Fig. 2.22）に示した。

A、B はそれぞれ降伏応力σY,A、σY,Bとへき開破壊応力σF,A、σF,Bを有する。σY,AはσY,Bより小さ

く、σF,AはσF,Bより大きいとする。十分に高温であれば、2 つの降伏応力は、ともに、より小さい

へき開破壊応力であるσF,Bよりも小さい（σY,A＜σY,B＜σF,B）。よって、印加される応力の上昇に対

して、 初に軟質なA が降伏し、続いて硬質なBが降伏して組織全体の塑性変形が起こる。温度が

十分に低ければ、2つの降伏応力は、ともに、σF,Bよりも大きくなる（σF,B＜σY,A＜σY,B）。よって、

印加される応力の上昇に対して、軟質なA、硬質なBのいずれの降伏よりも先に、B でのへき開破

壊が発生する。 

この 2つの状態の中間の温度域では、σY,AはσF,Bより小さく、σY,BはσF,Bより大きくなる（σY,A

＜σF,B＜σY,B）。この状態で、印加される応力が上昇すると、 初に軟質な A が降伏して塑性変形

を始め、更に応力が高まると、硬質なB では降伏の前にへき開破壊応力に達し、へき開破壊が発生

する。この温度域はMSに対応し、塑性変形が先行して起こり、その後でへき開破壊が発生する、

本研究での定義による擬へき開破壊[3]が生じる。二段階延性脆性遷移の、upper shelfからmiddle shelf

への、高温側の第一遷移温度TUMはσY,BとσF,Bが等しくなる温度である。そして、middle shelfから

lower shelfへの、低温側の第二遷移温度TMLはσY,AとσF,Bが等しくなる温度である。 

Fig. 6.7に示したモデルは、破壊の発生を表すものである。発生したへき開破壊がマクロな破壊を

引き起こすには、き裂が伝播する必要がある。第３、５章では、破面、二次き裂、およびその周辺

の観察結果を基に、middle shelfでの破壊の伝播経路およびメカニズムを検討した。塊状のフェライ

トを主体とするフェライト＋パーライト組織におけるmiddle shelfおよび lower shelfでの伝播経路を

Fig. 3.22に示した。低温の lower shelfでは、塑性変形が開始する前に発生したへき開き裂が、フェ

ライト粒内の{001}面を主体として、一部ではフェライト粒界を経路として伝播し、マクロな破壊に

至る。一方、より温度の高いmiddle shelfでは、塑性変形が開始した後に発生したへき開き裂が、フ
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ェライト粒内では{011}、{112}、および{001}面に沿って、また、フェライト粒界も経路として伝播

し、マクロな破壊に至る。middle shelfにおける、フェライト粒内での主要な伝播経路は、へき開面

である{001}ではなく、{112}および{011}である。 

これらの伝播経路のうち、フェライト粒内の{001}に沿った伝播はへき開破壊によって、フェラ

イト粒界に沿った破壊は粒界剥離によって、それぞれ進展したと考えられる[4]。一方、bcc 結晶の

すべり面である{112}および{011}に沿ったき裂の伝播が、どのような機構によって起こったのかは

不明である。本研究では、Tomotaら[42,43]がオーステナイト単相鋼での延性脆性遷移におけるすべ

り面に沿ったき裂伝播に対して提案した、すべり面分離機構[44]でのき裂伝播（Fig. 3.21）に則り、

すべり面に沿った伝播機構をFig. 5.16のように考えた。(a)硬質組織において発生したへき開き裂は、

隣接するフェライトにへき開破壊によって伝播し、フェライト結晶粒を貫通してフェライト粒界に

至る。ここで、到達したフェライト粒界でのへき開き裂の伝播が容易であれば、更に隣接するフェ

ライト粒へとへき開き裂は進行するが、フェライト粒同士の{001}へき開面が成す twist角が大きく、

へき開き裂の伝播が困難である場合、き裂はこのフェライト粒界で停滞する[4,45]。(b)フェライト

粒界とへき開き裂の衝突した箇所から、隣接するフェライト粒内において特定のすべり系の活動が

励起され、すべり帯が形成される[46]。(c)他の箇所での破壊進展などによってき裂先端の応力場が

解放されなければ、特性のすべり系の活動が進み、すべり帯は更に発達し、すべり面分離[42,43]に

至って、き裂がすべり面（{011}または{112}）に沿って伝播する。そして、き裂はフェライト粒界

に到達して、再び隣接するフェライト粒においてすべり帯を発生させ、伝播を続けると考えられる。 

このように、硬質組織で発生したへき開き裂が、フェライト粒界によって止められて容易に進展

せず、すべり面分離も活用することによって、ようやく進展していく過程が、middle shelfにおける

破壊の伝播機構であると考える。へき開破壊が容易に起こり、フェライト粒界におけるき裂の停滞

が起こりづらければ、破壊はすべり面を用いることなく容易に伝播すると考えられる（Fig. 5.17）。

この場合には、へき開破壊の発生によってマクロな破壊が律速されると推定される。 

以上より、Table 1.5に提示した疑問点のうち、A3、A4、およびA5について、以下のように解を

与える。 

 

 

A3：二段階延性脆性遷移の発現条件 

 特性の大きく異なる 2つ以上の組織で構成されていること。また、発生したへき開き裂が、へき

開破壊によって容易に伝播しないこと。 
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A4：破壊の発生機構 

 硬質組織の破壊発生応力が、硬質組織の降伏応力を上回る場合は、マイクロボイド連結型破壊が

起こる（upper shelf）。硬質組織の破壊発生応力が、硬質組織の降伏応力よりも小さく、軟質組織の

降伏応力よりも大きい場合は、軟質組織が先に降伏して塑性変形を起こし、続いて、硬質組織が降

伏しないうちに、硬質組織がへき開破壊を起こす（middle shelf）。硬質組織の破壊発生応力が、軟質

組織の降伏応力よりも小さい場合、塑性変形が起こらずに、硬質組織がへき開破壊を起こす（lower 

shelf）。 

 

A5：破壊の伝播機構 

 upper shelfでは、マイクロボイドが発生、成長、連結して破壊が伝播する。middle shelfでは、き

裂がフェライト粒内をすべり面に沿って伝播する箇所が多数見られ、へき開破壊および粒界破壊に

加え、き裂先端で誘起された塑性変形によるすべり面分離によって、破壊は伝播する。lower shelf

では主にへき開破壊によって破壊が伝播する。 

 

 

6.4.  複合組織鋼の組織因子による影響 

複合組織鋼の特性は、構成組織の特性、分率、サイズ、そして、形態・配置によって変化する[48,49]。

本研究では、軟質な塊状フェライトを主体とした複合組織において、硬質組織の分率および特性の

効果を調べた。 

Fig. 6.8では、Fig. 4.29および 5章での結果を基に一般化した、フェライト単相から硬質組織の分

率を増やすことによる吸収エネルギーの遷移曲線の変化を示す。フェライト単相では、吸収エネル

ギーは upper shelfと lower shelfとに分離し、中間の吸収エネルギーを示す温度域は無い。僅かに硬

質組織を含むと、吸収エネルギーは upper shelfから lower shelfに向けて、温度低下に合わせて連続

して低下するようになり、通常の延性脆性遷移における遷移曲線を描く。更に、硬質組織の割合が

増えると、吸収エネルギーは upper shelfから lower shelfに向かう途上で、中位で一旦安定する温度

域、すなわちmiddle shelfが見られるようになり、二段階延性脆性遷移となる。この、吸収エネルギ

ーの遷移曲線が示す 3つの形態は、Fig. 6.3に示したシャルピー衝撃試験における代表的な結果の形

態[10]と一致する。ここまでで、硬質組織分率の増大に伴い、upper shelfの吸収エネルギーは低下す

るが、lower shelf での吸収エネルギーは変化しない。また、延性脆性遷移の開始温度、あるいは、
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二段階延性脆性遷移での第一遷移温度は、硬質組織分率の増大によって上昇するが、延性脆性遷移

の完了温度、あるいは、二段階延性脆性遷移での第二遷移温度は、分率によらず一定である。更に

硬質組織の分率を高めると、吸収エネルギーの遷移曲線からはmiddle shelfが消失し、upper shelfか

ら lower shelfへ連続して減少する、一般的な遷移曲線に戻る。upper shelfでの吸収エネルギーは更

に低下し、upper shelfからの遷移開始温度は更に高まる。また、lower shelfへの遷移完了温度も大き

く上昇する。 

以上に示した、フェライト単相からの硬質組織分率の増大に伴う upper shelfおよび lower shelfの

吸収エネルギーと遷移温度の変化は、Fig. 4.5に示した、フェライト単相鋼からパーライト単一組織

鋼まで、炭素量を変化させた際の吸収エネルギー遷移曲線の変化[50]と一致する。 

フェライト単相から二段階延性脆性遷移に至るまでの吸収エネルギーの遷移挙動の変化は、6.3

節にて論じた破壊発生モデルによって理解することができる。すなわち、フェライト単相では Fig. 

4..31に示したとおり、マイクロボイド連結型とへき開破壊のいずれかが起こるため、吸収エネルギ

ーは二極化する。、硬質組織を含むと、Fig. 6.7に示すように、軟質組織が塑性変形したのちに硬質

組織でへき開破壊が発生する中間領域を有するようになる。ここでは２つの遷移温度が存在するが、

これらは局所的な降伏応力および破壊応力の変動によって上下にばらつく[51]ため、２つの遷移温

度の温度差が小さければ、様々な破壊モードが混在する温度域が形成され、吸収エネルギーは大き

く変動する。この場合、遷移の開始温度と完了温度は明瞭であるが、その間では温度低下によって

徐々に平均の吸収エネルギーが低下する、遷移曲線が得られる。 

フェライト主体の複合組織において、硬質組織の分率が増えると、フェライトの塑性変形に伴っ

て硬質組織の応力が高まりやすくなる[52]。このため、印加される応力に対する硬質組織への実効

応力が大きくなり、硬質組織の見た目の破壊応力が低下する。よって、Fig. 6.7のダイアグラムは、

硬質組織分率の増大によって、Fig. 4.32 に示したよう、高温側の第一遷移温度が上昇して、2 つの

遷移温度の差が大きくなる。これによって、フェライトの塑性変形後にへき開破壊が起こる、middle 

shelfが安定して現れるようになり、吸収エネルギーの遷移曲線は二段階で変化するようになる。な

お、この時、弾性域での応力上昇のみで支配される第二遷移温度は上昇しない。 

更に硬質組織の分率が上昇すると、Fig. 5.17に示したように、フェライト粒界が消失して、フェ

ライト粒同士は硬質組織によって分断されるようになる。この場合、硬質組織で発生し、フェライ

ト粒界を貫通したへき開き裂は硬質組織にぶつかることになる。ぶつかった先の硬質組織は、すで

にへき開破壊応力相当の印加応力を負っており、き裂が到達すると、応力集中によって容易にへき

開破壊を起こす。そして、硬質組織と隣接するフェライト粒との結晶方位は一般に近しい[53-55]た
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め、硬質組織のへき開き裂がフェライト粒内へと容易に伝播してしまう。このように、硬質組織分

率が増えてフェライト粒界が消失すると、硬質組織のへき開破壊に律速されて破壊が伝播しうるこ

とになる。よって、硬質組織の破壊応力を印加応力が超えるか否かのみが破壊機構を支配すること

になり、かつ、機構はマイクロボイドの連結からへき開破壊へと遷移する、一段階の通常の延性脆

性遷移となる。 

続いて、硬質組織の特性による二段階延性脆性遷移への影響について、Fig. 6.7の破壊発生モデル

において考察する。破壊発生モデルでは、硬質組織の特性として、降伏応力σY,BとσF,Bとが登場し、

これらは硬質組織の内容によって大きく変化する。本研究では、フェライト＋パーライト組織から、

パーライトがMA に置き換わる場合について、第 5章で検討した。この事例では、MA はパーライ

トよりも破壊しやすい[56]ので、σF,B は低下する。一方で、焼入れままのマルテンサイトには多量

の可動転位が含まれており、その降伏応力はパーライトよりも低い[57,58]ので、σY,Bは低下する。

このため、Fig. 5.13に示したように、σF,BとσY,Bの交点である第一遷移温度は変わらずに、σF,Bと

σY,A の交点である第二遷移温度のみが上昇する。そして、２つの遷移温度の差が小さくなるため、

体積分率の影響で述べたように、吸収エネルギーの遷移曲線は明瞭な二段階から、一般的な upper 

shelfから lower shelfへ連続して変化する曲線に近づく。 

同様に、硬質組織が変わることによる延性脆性遷移挙動の変化として、Wang ら[59,60]は硬質組

織がマルテンサイトと残留オーステナイトの場合とで遷移挙動を比較している。Fig. 6.9に示す通り、

遷移の開始温度は同じであるが、硬質組織が残留オーステナイトの場合には吸収エネルギーが lower 

shelfに至る前に一旦停留する。この結果は、Fig. 6.10に示す通り、マルテンサイトが残留オーステ

ナイトに代わることで、σY,B が上昇[61]し、σF,B が上昇したと考えると理解することができる。こ

の変化によって、第一遷移温度は変わらずに、第二遷移温度のみが低下して、2 つの遷移温度の差

は広がる。よって、吸収エネルギーの遷移曲線にmiddle shelfを認めやすくなる。 

その他の組織因子による影響は本研究では取り扱わなかった。但し、構成組織のサイズによる影

響は、文献から推定することができる。Fig. 6.5[15]、6.6[16]にすでに示したエネルギー遷移曲線は、

いずれも、母相オーステナイトの粒径を変化させた焼戻マルテンサイトを評価したものである。い

ずれの場合も、母相オーステナイトの微細化に伴い延性脆性遷移の開始温度および完了温度が低下

する。一方、upper shelf、middle shelf、lower shelfにおける吸収エネルギーは大きくは変化していな

い。（なお、いずれの場合も、 も微細な供試材では液体窒素温度での吸収エネルギーが大きく上昇

して見える。筆者は、これを、二段階延性脆性遷移の第二遷移温度が液体窒素温度よりも低温にな

ったことにより、液体窒素温度がmiddle shelf領域に入った結果と判断している。）また、Calcagnotto
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ら[62]は、塊状のフェライトを主体とする、フェライト＋マルテンサイト組織の延性脆性遷移挙動

のフェライト粒径に伴う変化を報告している。Fig. 6.11に示す通り、この場合も、upper shelfおよび

lower shelf における吸収エネルギーはほとんど変化しないが、遷移温度は粒径の微細化によって低

下する。 

このように、複合組織鋼の延性脆性遷移において、組織の微細化によって遷移温度は低下するよ

うに見える。但し、加工硬化における議論でも指摘されるように、複合組織における組織の微細化

は、個別の構成組織に対する影響のほかに、組織の配置や形状といった因子も含めて変化するため、

その作用メカニズムを判断することは容易ではない[49]。 

以上より、Table 1.5に提示した疑問点のうち、組織因子の影響（B1～5）に対して、以下のよう

にできる。 

 

 

B1 : 構成組織の特性による影響 

 構成組織の降伏応力、破壊応力に応じて、遷移温度が変化する。2 つの遷移温度の差が小さい場

合には、たとえ二段階延性脆性遷移であったとしても、吸収エネルギーは upper shelfから lower shelf

へと連続して変化するように見える。 

 

B2 : 構成組織の分率による影響 

 フェライト単相では upper shelfから lower shelfへ直接遷移する。硬質組織を含むことで、吸収エ

ネルギーは、upper shelfから lower shelfへと温度低下に伴い連続して低下する、遷移曲線を描くよ

うになる。硬質組織が増えると、遷移の完了温度は変わらないが、開始温度が上昇し、吸収エネル

ギーの遷移曲線はmiddle shelfを呈するようになる。二段階延性脆性遷移の 2つの遷移温度の差が大

きくなったためと推定される。更に硬質組織が増えると、遷移の開始・完了いずれの温度も上昇し、

遷移挙動も再び通常の一段階の曲線となる。これは、き裂の伝播の障害となるフェライト粒界が硬

質組織に置き換わり、き裂伝播が抑制されず、硬質組織がへき開破壊するかどうかのみが遷移挙動

の支配因子となったためと推定される。 

 

B3 : 構成組織のサイズによる影響 

 （本研究では検討しておらず、推定） 組織の微細化に伴い、延性脆性遷移の開始・完了温度とも

に低下する。但し、吸収エネルギーの変化は小さい。 
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B4 : 構成組織の形態・配置による影響 

 本研究では検討を行っておらず、不明。 

 

B5 : その他 

 本研究では検討を行っておらず、不明。予ひずみ、結晶方位（集合組織）などが、影響因子とし

て考えられる。 

 

 

6.5.  試験条件による影響 

本研究では、サブサイズ CVN 試験片を用いたシャルピー衝撃試験により、温度の変化に伴う二

段階延性脆性遷移について調べており、試験条件はほぼ統一している。試験条件による影響は、文

献を基に考察する。 

Harrisら[11]は、”Upper and Lower Transitions in Charpy Test”と題する論文において、様々な低合

金炭素鋼における延性脆性遷移挙動を、シャルピー衝撃試験における投入エネルギー（ハンマーの

速度）を変え、調べた。その結果、Fig. 1.34に示した通り、投入エネルギーの大きい条件では通常

の一段階の延性脆性遷移である材料が、投入エネルギーを減らすことにより、遷移挙動が二段階に

なることを見出した。また、Harris らは、この低温での吸収エネルギーの遷移温度よりも下では破

面周辺の塑性変形がほとんど見られないのに対し、遷移温度よりも上では試験片の外観に変形が認

められると報告しており（Fig. 6.12）、これはmiddle shelfから lower shelfへの遷移（Table 6.1）の特

徴に対応している。 

近年では、Tanguyら[63]が、衝撃速度の変化に伴う延性脆性遷移の変化を、Fig. 6.13に示す通り

報告している。この結果を、速度ごとに分けてプロットしたものがFig. 6.14である。衝撃速度が速

い(a) 5 m/sでは、吸収エネルギーの遷移挙動は upper shelfから lower shelfへと連続して変化する、通

常の一段階の遷移を示す。そこから、衝撃速度を(b) 5×10-4 m/s、(c) 1×10-6 m/sと低下させると、遷

移の開始・完了温度がともに低下し、特に完了温度が大きく低下する。そして、(c)では明瞭に、(b)

でも僅かに、lower shelfに至る前の遷移領域において、500 kJ/m2程度の吸収エネルギーで停滞する

middle shelfが認められる。 

このように、衝撃速度の変化に伴って延性脆性遷移が変化する現象は、Fig. 6.7に示した破壊の発

生モデルによって理解することができる。一般に、衝撃が高速で与えられることにより、ひずみ速



200 
 

度の上昇により、転位が運動しづらくなって降伏応力は増大するが、一方でへき開破壊の発生応力

はほとんど変化しないとされる[64]。ここで、軟質組織が先に塑性変形することで、すでに周辺部

が塑性変形している硬質組織での降伏応力のひずみ速度に伴う上昇が、弾性変形域から塑性変形へ

の遷移点である、軟質組織の降伏応力の上昇に比べて小さいと仮定すれば、衝撃速度の上昇によっ

てFig. 6.15のように破壊の発生挙動が変化する。σY,AおよびσY,Bが上昇し、2つの遷移温度がいず

れも上昇する。特に前者の上昇量が大きいため、2 つの遷移温度の差は小さくなる。よって、体積

分率の影響について述べたように、吸収エネルギーの二段階遷移は認めづらくなる。衝撃速度の低

下では、逆に、σY,AおよびσY,Bが低下し、特に前者が大きく低下するので、二段階延性脆性遷移の

第一遷移温度は僅かに、第二遷移温度は大きく低下する。このため、２つの遷移温度の差が大きく

なり、吸収エネルギーの遷移から、二段階延性脆性遷移を認めやすくなる。 

この議論は、試験片の板厚の影響に対しても有効であると考えられる。板厚は応力の集中度合い、

すなわち応力三軸度を通して延性脆性遷移に影響する[64-66]。板厚が厚いと、応力三軸度が大きく

なり、軟質組織の降伏応力が上昇する。一方、硬質組織の降伏応力は、すでに軟質組織が塑性変形

を始めた後の閾値であり、試験片全体の形状に伴う応力集中の影響は軟質組織に比べて小さいと判

断できる。よって、Fig. 6.15のように、試験片の板厚によってσY,Aが大きく変動する。板厚が厚い

と、二段階延性脆性遷移の第二遷移温度が上昇し、２つの遷移温度の差が小さくなって、二段階延

性脆性遷移は認めづらくなる。一方、板厚が薄くなると、σY,Aが低下し、第二遷移温度が低下して

２つの遷移温度の差が大きくなって、二段階延性脆性遷移が見えやすくなる。 

以上より、Table 1.5 に提示した疑問点のうち、試験条件の影響（C1、２）に対して、以下のように回答す

る。 

 

 

C1：応力集中度合い（試験片サイズ、ノッチ形状） 

 （本研究では検討しておらず、推定）応力集中の強い条件では、一段階の延性脆性遷移となりやすく、

弱い条件では二段階延性脆性遷移となりやすい。応力集中により、軟質組織の降伏応力が上昇する一

方で、硬質組織の降伏応力およびへき開破壊応力の変化は小さいと考えられるため。 

 

C2：ひずみ速度 

 （本研究では検討しておらず、推定）ひずみ速度が速いと一段階の延性脆性遷移となりやすく、遅い条

件では二段階延性脆性遷移となりやすい。高速変形により、軟質組織の降伏応力が上昇する一方で、硬
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質組織の降伏応力およびへき開破壊応力の変化は小さいと考えることで、理解できる。 

 

なお、この板厚影響は、本研究において、多数の供試材で二段階延性脆性遷移が認められた理由

と考えられる。本研究では、フルサイズCVN試験片（板厚 10 mm）に対して、板厚の薄いサブサ

イズ試CVN 験片（2.5 mm以下）を用いたため、応力集中が弱く、この二段階延性脆性遷移が起こ

りやすい条件での実験であったと推定される。 

 

 

6.6.  Middle shelfにおける破壊と他の破壊現象との関係 

二段階延性脆性遷移の upper shelf、middle shelf、lower shelfにおける破壊の特徴は、Table 6.1 にま

とめた通りである。鉄鋼材料における破壊現象は、二段階延性脆性遷移に登場する３つの破壊の他

にも、様々にある。Table 6.2 に、鉄鋼材料における代表的な破壊現象[67]の特徴を整理する。破壊

の特徴として、破壊に際しての転位の状態、破壊の主な伝播経路、そして、破面の様相を取り上げ

た。Table 6.2に取り上げた破壊現象のほとんどにおいて、破壊時点では転位が運動している。例外

は、今回観察した lower shelfにおける破壊であり、転位はほとんど運動していない。一方で、同じ

く低温脆化の結果であるオーステナイト単相鋼（γステンレス）の lower shelfでは、すべり帯の形

成など、転位が活動していることが確認できる[68,69]。また、その他の破壊現象では、いずれも転

位は活動しており、特に疲労破壊（fatigue fracture）[70]では、転位の活動によって発達した固執す

べり帯が破壊を進展させる。また、Table 6.2に取り上げた破壊現象のほとんどにおいて、破壊は特

定の面に沿って進行し、破面は平坦である。例外は、upper shelf における破壊であり、ディンプル

によって覆われた破面を呈する。溶融金属脆化（liquid metal embrittlement）[71]、応力腐食割れ（stress 

corrosion cracking）[72]は、いずれも結晶粒界が損傷を受け、そこを経路として破壊が進展する。ま

た、高温での損傷（creep fracture）は、結晶粒内と粒界のいずれでも起こりうるが[73]、特に結晶粒

界に転位が移動して進む粒界すべり[74]による破壊が知られている。これらの破壊では、破面は粒

界破面を呈する。 

middle shelfにおける破壊は、塑性変形を受けた後に発生している。転位は、破壊の発生や伝播へ

どの程度転位が寄与するかは確定しないが、破壊時点で少なくとも活動はしている。破壊の主な伝

播経路はフェライト粒界およびすべり面であり、へき開面も一部で経路としている。そして、破面

はディンプルをほとんど伴わない平坦な破面で覆われている。これらの特徴は、水素脆化（hydrogen 

embrittlement）によって誘起される破壊と、よく対応している。水素脆化によって引き起こされる
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破壊の様態は様々であるが[75,76]、その１つの代表的な様態では、破壊は結晶粒界および粒内を伝

播し、bcc 鉄の結晶粒内ではすべり面やへき開面に沿って進展する。その機構には様々な説が乱立

しているものの[77]、破面（Fig. 6.16[78]）は塑性変形の痕跡である微細な筋状模様を有しており、

この特徴をもって擬へき開破面と呼ばれる。塑性変形の破壊現象への寄与は不明であるが、少なく

とも、破壊に先立って転位が大きく活動していることは間違いない。また、疲労破壊においても、

破面の様相、伝播経路が似通っている例がある（Fig. 6.17[79]）。 

このように、温度の低下に伴う複合組織鋼の延性脆性遷移において、upper shelfにおける破壊は

破面が、lower shelf における破壊は転位の状態が、それぞれ非常に特徴的な破壊であり、他の破壊

現象とは一線を画している。一方、middle shelfにおける破壊の特徴は、水素脆化によって誘起され

る破壊と共通する点が多く、また、疲労破壊とも共通点を見出すことができる。破壊の機構につい

て、これらの破壊現象を俯瞰することにより、更に理解が深まる可能性がある。 

視野を金属材料以外に広げると、地質学（geology）において、本研究で取り扱った二段階延性脆

性遷移と同種の現象が議論されている。Table 6.3に、結晶質岩の破砕－塑性（brittle - plastic）遷移領

域における破壊の分類を示す[80,81]。この分類は、Table 6.1に示した二段階延性脆性遷移における

破壊の分類と酷似している。そして、この破砕－塑性遷移を説明するダイアグラム（Fig. 6.18[82]）

は、二段階延性脆性遷移における破壊発生モデル（Fig. 6.7）と完全に一致する。地質学は、冶金学

としては疎遠に感じる分野ではあるが、いずれも破壊力学をいかにして不均質な個体での多種多様

な条件下での破壊現象に当てはめるかで腐心しており[83]、両者を俯瞰することによって双方の破

壊現象の理解が深まる可能性がある。 

以上より、Table 6.1に提示した疑問点のうち、他の破壊現象との関係（D1）に対して、以下のよ

うに回答する。 

 

 

D1 ： 他の破壊現象との関係 

 （本研究では検討しておらず、推定）破壊現象の特徴である転位の状態、破壊の伝播経路、破面

の特徴から、upper shelfおよび lower shelfにおける破壊は他の破壊現象とは異なる特異な破壊であ

る。一方、middle shelfにおける破壊は、これらの特徴が水素脆化によって誘起される破壊や疲労破

壊と共通する。 
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6.7.  本研究により得られた知見の意義 

Table 6.4に、本研究で得られた知見をまとめる。この知見は、高強度と成形性を両立する複合組

織鋼における破壊挙動を理解するうえで、下記の通り重要である。 

先に、本研究の持つ学術的な意義について述べる。本研究は、鉄鋼材料における低温脆化挙動が、

いわゆる延性破壊と脆性破壊の二極からなる現象ではなく、第 3の機構による破壊があることを明

瞭に示した。一般的に、低温脆化挙動は二極の破壊現象の競合として捉えられるため、それぞれの

破壊現象の詳細はそれが安定して得られる温度域（upper shelfおよび lower shelf）において検討され、

中間の遷移域における挙動はそれらの知見の内挿によって理解されている[4,9,84]。しかしながら、

本研究が示したmiddle shelfは、条件によっては広い温度範囲で安定して得られることから、一連の

遷移の途上を切り取ったものではない。よって、鉄鋼材料における低温脆化に関わる破壊は、少な

くとも、3 種以上の異なる機構からなっており、材料の破壊現象の理解とそのための手法を刷新す

る必要性を示している。 

特に、本研究の結果は、破壊に先立つ塑性変形が破壊機構の変化に大きく影響することを示唆し

ている。き裂先端でのき裂進展を考えるには、塑性変形との競合を考えることが重要である[85]。

破壊靭性の特性評価としては、き裂先端での塑性変形挙動を、「線形破壊力学において行われてきた

塑性修正という消極的な取扱いでなく、塑性変形そのものを破壊に先立つ現象として直視[86]」し

たことから、値としてCTOD（clack tip opening distance）が採用されるようになった[87,88]。middle shelf

における破壊は、その先駆現象として大きな塑性変形が発生し、伝播経路としてすべり面も採用さ

れることから、破壊の発生と伝播のいずれの機構にも塑性変形が大きく影響していると考えられる。

このような破壊が、延性脆性遷移の 1局面として、安定して現れうることを念頭に、遷移領域を「延

性破壊」と「脆性破壊」の2つの破壊機構の競合という単純な取扱いでなく、塑性変形そのものを

破壊に先立つ現象として直視し、破壊機構の遷移が議論されることが望まれる。 

鉄鋼材料において、「ここ数10年、ミクロ組織と靭性の関係に関する理論化・体系化に著しい進

展があったとは言い難い[89]」が、それはミクロ組織と lower shelf での破壊の関係が様々に検討さ

れる一方で、延性脆性遷移の観点から、ミクロ組織と塑性変形、そして破壊との関係が十分に議論

されていないためではないかと、筆者は考えている。本研究では、破壊の発生と伝播についての定

性的なモデルを提案した。このモデルが実態をどこまで捉えているかは今後の研究によって精査さ

れ、修正やあるいは破棄されていくであろうが、議論の叩き台とはなるであろう。本研究を起点の

一つとして、塑性変形が重要な役割を担う破壊である水素脆化や疲労といった現象、あるいは、他

材料や他分野の知見も入れ、金属材料における延性脆性遷移の理解が、メカニズムの面から一層進
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むと筆者は確信する。 

続いて、技術的・産業的な意義について述べる。 

第一に、試験の妥当性が守られたことに意義がある。シャルピー衝撃試験は、その結果を破壊靭

性値として直接用いることは困難であるが、靭性値の相対的な指標として、また、破壊靭性値の大

まかな動きを推定するための指標として、今日も簡便な試験手段として広く行われている

[9,88,90-95]。そのシャルピー衝撃試験において、吸収エネルギーが一般に言われる事象と異なる挙

動を見せることは、その試験内容、狭くはその試験を実施した試料や試験機の、そして広くはシャ

ルピ―衝撃試験という手段そのものに対して、疑義を抱かせるものである。幸い、吸収エネルギー

の二段階での遷移は、忘れられた、あるいは、見過ごされてきた事象であって異常なものではなか

った。また、その事象の物理的な意義も明瞭に示すことができた。以上のことから、高強度複合組

織鋼に対しても、引き続きシャルピ―衝撃試験を用いた評価を続けることができる。 

第二に、延性脆性遷移の中で、吸収エネルギーが中位で安定する可能性を見出した。本研究では、

middle shelfでの破壊に対して、意識して「脆性」という言葉を用いなかった。例えば、第 2章で示

したフェライト＋パーライト組織における middle shelf での破壊が示す吸収エネルギー（≒ 600 

kJ/m2）は、upper shelfにおけるそれの 4割に相当し、それなりに大きな値と言える。この中位の吸

収エネルギーが安定して得られるのであれば、その値を適用部品における設計値として用いること

で、その鋼板を衝撃に対しても安全に使用することができる。この場合、middle shelfでの破壊は部

品設計における期待値通りの仕事を担保することになり、Appendix 1に整理した定義から、「脆性」

という言葉でその破壊を修飾することは不適当である。一方で、upper shelf 相当の破壊が期待され

る状況においてこの破壊が現れれば、それは期待に反してエネルギーの小さな破壊であり、「脆性」

と呼ぶべき破壊である。middle shelfでの破壊現象は、その吸収エネルギーが lower shelfと比べて十

分に高いことから、実際の用途と照らして検討することによって、その破壊現象を前提とした材料

の活用が可能であると考えられる。 

第三に、マクロな破壊現象全体を理解するうえで塑性変形の寄与を明らかにする意義を示した。

実際に材料の破壊が問題にある局面において、破壊が起きた瞬間の状況を直接詳細に知ることは困

難であり、破面観察やシミュレーションによる状況再現に頼り、周辺情報を基にして原因の究明を

行うことになる[96-99]。破面がディンプルの無い平坦な破面である場合、その破面をもたらした現

象を更に理解するには、Table 6.2に示す通り、環境の情報に加えて破面周辺の塑性変形の状態を知

ることが効果的である。観察した箇所において起きた破壊が、lower shelf 相当の破壊であれば、塑

性変形に先立って起こったと考えて差し支えないが、middle shelf相当の破壊であれば、その部位は
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一定の仕事をしたうえで破壊したと考えることができる。よって、その場合は、その箇所における

破壊が系全体に対して及ぼした影響を理解するため、破面周辺に加えてより大きな系において、破

壊に至るまでの状況を復元して考える必要がある。 

後に、そもそもの目的として掲げた、ミクロ組織の適正な制御への寄与を挙げる。本研究では、

Table 6.4に示した通り、複合組織鋼における延性脆性遷移に対して、その物理的な意味を考察し、

破壊の発生と伝播のそれぞれの機構とミクロ組織との関係を定性的なモデルによって示した。そし

て、鋼板の強度にも影響するいくつかのミクロ組織因子について、その遷移挙動への影響を検討し、

明らかにした。適正な、目指すべきミクロ組織は、その材料の用途、用法や生産に利用できるリソ

ースによって変化するため、一般解を得ることはできないが、本検討で得られたモデルに則って検

討することにより、他の特性とのバランスを取りながら、靭性を改善する手段を得ることができる。

例えば、強度と成形性を高位に保ちながら耐衝撃性を改善するのであれば、残留オーステナイトの

活用やミクロ組織の微細化が効果的である。 

 

本研究では、高強度複合組織鋼板の低温脆化における二段階延性脆性遷移に着目し、実験および

考察を行い、以下の結果を得た。この知見により、技術的・産業的には材料の適正な設計・利用・

評価につながる。また、学術的には、複合組織における組織と靭性の関係を表す定性モデルを提案

するとともに、破壊機構の遷移における塑性変形の役割への注目を促すものである。 

 

1. 複合組織鋼の低温脆化において、吸収エネルギーが二段階で大きく低下する、二段階延性

脆性遷移挙動が見られる場合がある。吸収エネルギーは、温度の低下に伴い、高位の upper 

shelfから、中位のmiddle shelfを経て、低位の lower shelfへと遷移する。一方、破面は、upper 

shelfからmiddle shelfへの遷移と対応して、ディンプルに覆われたマイクロボイド連結型破

面から、ディンプルをほとんど含まない平坦な低エネルギー破面へと遷移する。middle shelf

から lower shelfへの遷移では、破面はほとんど変化しない。このため、吸収エネルギーと破

面との関係を整理することにより、低温脆化挙動が一段階と二段階のいずれであるかを見

分けることができる。 

 

2. middle shelfにおける破壊は、塑性変形を受けた後に発生し、平坦な破面を呈しつつ進展す

る。この破壊は、フェライト粒内および粒界を伝播経路とし、フェライト粒内では{112}を

主として、{001}、{011}に沿って進展している。一方、同様の破面を呈する lower shelfでの
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破壊は、塑性変形をほとんど受けずに発生し、フェライト粒内の{001}を主な伝播経路とし

て進展している。両者は、発生と伝播の両方の機構が異なる破壊である。 

 

3. 複合組織鋼における延性脆性遷移が二段階となる理由は、軟質組織と硬質組織のそれぞお

ける降伏応力とへき開破壊応力の大小関係を考える、破壊発生の定性モデルによって理解

することができる。高温では、2つの降伏応力のいずれもが硬質組織のへき開応力よりも小

さく、塑性変形が進行して破壊に至って、高い吸収エネルギーを示す upper shelfとなる。低

温では、2つの降伏応力のいずれもが硬質組織のへき開応力よりも小さく、塑性変形の前に

へき開破壊が発生し、吸収エネルギーの小さい lower shelfとなる。中間の温度域では、軟質

組織の降伏応力は硬質組織のへき開破壊応力よりも小さいので、塑性変形が軟質組織で開

始するが、硬質組織の降伏応力はそのへき開破壊応力よりも大きいため、硬質組織が大き

く塑性変形する前にへき開破壊が発生し、吸収エネルギーが中位であるmiddle shelfとなる。 

 

4. 二段階延性脆性遷移の発現、および、遷移温度には、ミクロ組織の因子が大きく影響する。

塊状フェライトと硬質組織からなる複合組織鋼では、硬質組織分率の増大によって一段階

から二段階へと延性脆性遷移が変化し、更に分率が増えると、再び一段階へと変化する。

前半の挙動は、破壊発生の定性モデルにおいて、分率に伴って塑性変形後の硬質組織への

応力集中度合いが大きくなることによる印加応力に対する硬質組織のへき開破壊応力の低

下を考慮することで、upper shelfからmiddle shelfへの遷移温度が上昇し、middle shelfから

lower shelfへの遷移温度との差が広がってmiddle shelfを認識しやすくなることで理解でき

る。後半の挙動は、発生したへき開き裂の伝播を抑制するフェライト粒界が硬質組織分率

の増大によって消失したため、マクロなへき開破壊の発生が硬質組織でのへき開破壊の発

生のみで律速されることで理解できる。また、構成組織の強度の変化による影響は、その

降伏応力と破壊応力の変化を、破壊発生の定性モデル上で考慮することにより、遷移温度

の挙動を理解することができる。 

 

5. 過去の文献との比較から、二段階延性脆性遷移は一般的に起こる事象と考えられる。材料

としては、複合組織において見られる事象であり、構成組織の分率や特性などによって、2

つの遷移温度の差が大きくなることで認知される。また、応力集中の緩和やひずみ速度の

低下によって、軟質組織が降伏しやすくなると、2つの遷移温度の差が大きくなり、認知さ
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れやすくなると考えられる。 
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Fig. 6.1 (a) 一般的な延性脆性遷移における吸収エネルギーとLEFS破面率の遷移挙動 

        (b) 同、吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 

 

 

 

 

Fig. 6.2 (a) 二段階延性脆性遷移における吸収エネルギーとLEFS破面率の遷移挙動 

         (b) 同、吸収エネルギーとLEFS破面率の関係 
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Table 6.1  二段階延性脆性遷移での各段階における破壊の特徴 

 Lower shelf Middle shelf Upper shelf 

Temperature Low Middle High 

Absorbed 

energy 

Small Middle Large 

Fractgraphy LEFS LEFS Dimple 

Plastic strain Small Large Very large 

Propagation path {001} 

(cleavage plane) 

{112},{001},{112} 

and grain boundary 

Microvoid 

 

 

 

 
Fig. 6.3  シャルピ―衝撃試験における鉄鋼材料の吸収エネルギーの典型的な遷移挙動[10] 
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Fig. 6.4  パケットサイズの異なる焼戻マルテンサイトの低温脆化挙動[15] 

(a)吸収エネルギー、(b)破面率 

 

 

 

 

Fig. 6.5  焼戻マルテンサイトの吸収エネルギーの遷移挙動（Fig. 6.4[15]） 

dP：焼戻マルテンサイトの平均パケット径 
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Fig. 6.6 計装化シャルピー試験による焼戻マルテンサイトの吸収エネルギーの遷移挙動[16] 

（A、B、C、D の順に母相オーステナイト粒径が微細化する。） 

 

 

 

 

Fig. 6.7  軟質組織Aと硬質組織B とからなる複合組織における 

二段階延性脆性遷移の破壊発生モデル 

σY,A、σY,B：A およびB の降伏応力 

σF,A、σF,B：A およびBのへき開破壊応力 
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Fig. 6.8  硬質組織の分率（VB）に伴う吸収エネルギーの遷移挙動の変化（模式図） 

 

 

 

 

Fig. 6.9  硬質組織がマルテンサイトと残留オーステナイトの場合での 

吸収エネルギーの遷移挙動の変化[60] 
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Fig. 6.10  二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルにおける硬質組織が 

マルテンサイトから残留オーステナイトに変わる影響 

σY,α、σY,B１M、σY,γ：フェライト、マルテンサイト、残留オーステナイトの降伏応力 

σF,M、σF,γ：マルテンサイトおよび残留オーステナイトのへき開破壊応力 

TUM, TML：第一遷移温度および第二遷移温度 

 

 

 

Fig. 6.11  フェライト＋マルテンサイト組織の微細化による吸収エネルギー遷移挙動の変化[62] 

df：平均フェライト粒径 
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Fig. 6.12  Harrisら[11]の示す低温での遷移温度の直上（ABOVE）と直下（BELOW）における 

試験片表面の塑性変形領域の変化 

 

 

 

 

 

Fig. 6.13  シャルピー衝撃試験のひずみ速度による吸収エネルギー遷移挙動の変化[63] 
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Fig. 6.14  ひずみ速度による吸収エネルギーの遷移挙動の変化（Fig. 6.13）[63] 

 

 

 

Fig. 6.15  ひずみ速度または応力三軸度の増大による破壊発生挙動の変化 
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Table 6.2  鉄鋼材料における破壊現象の特徴 
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Fig. 6.16  水素添加したフェライト＋パーライト鋼の破面[78] 

 

 

 

Fig. 6.17  疲労破壊した低炭素鋼の破面[79] 
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Table 6.3 地質学における結晶質岩の破砕ー塑性遷移挙動[80,81] 

 

 

 

 

 
Fig. 6.18  地質学における岩石の脆性ー延性遷移ダイアグラム[82] 
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Table 6.4  複合組織鋼における二段階延性脆性遷移に関する疑問点および本研究で得られた知見 

A. 現象の 

全体観 

A1. 再現性、判定基準 ・様々な複合組織鋼で一般的に起こりうる現象。 

・吸収エネルギーと破面率との関係や、middle shelf 破面直下で

の塑性変形の有無によって判定できる。 

２章、６章、 

Appendix 3 A2. 普遍性 

A3. 発現条件 ・特性の大きく異なる２つ以上の組織で構成されている。 

・へき開き裂が、へき開破壊では容易に伝播しない。 

４章、５章 

A4. 破壊の発生機構 middle shelf では軟質組織が先に塑性変形し、硬質組織が降伏す

る前にへき開破壊が発生する。（破壊発生モデル） 

２章、４章、

５章 

A5. 破壊の伝播機構 middle shelf ではフェライト粒内の{112}, {001}, {011}および粒界

を伝播する。すべり面の伝播はすべり面分離機構を想定。 

２章、３章、

５章 

B. 複合組織

鋼の組織因

子による影

響 

B1. 構成組織の特性 ・構成組織の降伏応力、へき開破壊応力に応じて遷移温度が変化

する。 

５章 

B2. 構成組織の分率 ・硬質組織の分率上昇に伴い、遷移開始温度が上昇する。また、

遷移挙動は、一段階→二段階→一段階と変化する。 

４章、５章 

B3. 構成組織のサイズ （推定）微細化により遷移温度が低下する。 ６章 

B4. 構成組織の形態、配置 （本研究では検討していない）  

B5. その他（予ひずみなど） （本研究では検討していない）  

C. 試験条件

の影響 

C1. 応力集中（試験片サイズ、ノッチ形状） （推定）応力集中およびひずみエネルギー増大により、第二遷移

温度が大きく上昇し、一段階の延性脆性遷移に近づく。 

６章 

C2. ひずみ速度、投入エネルギー 

D. その他 D1. 他の破壊現象との関係 （推定）middle shelf での破壊は水素に助長された破壊や、疲労

破壊との共通点が多い。 

６章 

D2. 実用上の課題との関係 （本研究では検討していない）  
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付録 
 
Appendix 1  Technical term の整理 
 

A1.1. 背景 

 本研究は鉄鋼材料の脆性破壊を取り扱うものであり、シャルピー衝撃試験と破壊した試験片の破

面観察によって、温度の低下に伴う延性破壊から脆性破壊への遷移（DBT：ductile to brittle transition）

挙動を評価した。その議論にあたり、ここでは「脆性破壊」や「脆性破面」といった、基本的な technical 

termを整理し、本研究における意味を定義する。 

  材料工学において、材料の破壊は主要なテーマの一つである。構造材料として様々な用途で用い

られる鉄鋼材料において、「脆性破壊」は数ある破壊現象の中でも重要なものである。「鉄鋼材料に

おける脆性破壊」は、教科書によって記述の仕方は異なるが[1-11]、概ねTable A1.1に示すように受

容されている。鉄鋼材料では、1.4.1でも述べた、戦時標準船における低温環境での破壊が「脆性破

壊」の研究の起点となったことで、bcc 構造を取るα鉄（フェライト、パーライト、ベイナイト、

マルテンサイト、焼戻マルテンサイトなど）を主体とした材料における低温脆化現象、すなわち、

室温で起こる大きな塑性変形の後に破壊に至る「延性破壊」から、低温で起こる「脆性破壊」への

変化に対する知見が一早く積みあがった。そして、そこで得られたTable A1.1に整理した理解が、

あたかも鉄鋼をはじめとする金属材料全般の様々な脆性破壊における共通事項であるかのように広

まり、定着してしまったように見える[3,8,9,11]。 

 しかしながら、「脆性破壊（brittle fracture）」という言葉は、本来は単に、塑性変形をほとんど伴

わない破壊[1,4,7,12-19]、および／または、き裂が急速に伝播する不安定破壊[2,5,6,16]、そしてその

結果として破壊に要するエネルギーが小さい破壊[1,12,20]のことを指し、Table A1.1に示した破壊の

機構や破面によって規定されるものではない。実際、鉄鋼材料の破壊においても、水素脆化[17,21,22]

や液体金属脆化[23,24]のように、破壊機構や破面が低温脆化の場合とは異なるとされる破壊現象に

も、「脆性破壊 (brittle fracture)」や「脆化 (embrittlement)」という言葉が一般に使われる。また、ク

リープによる破壊[25]や、応力腐食割れによる破壊[26]に対しても、同じく「脆性破壊」を用いる例

がある。 

 対象をそこまで広げず、鉄鋼材料における低温脆化現象のみに絞ったとしても、例えば、窒素添

加したオーステナイト系ステンレス鋼[27]では低温脆化が起こるが、その破面はすべり面に沿って

おり、へき開破壊とは異なる機構で破壊が進行していると考えられている[28]。また、一般的な鉄
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鋼材料と同じく bcc 鉄からなる鋼材であっても、マルエージ鋼における低温脆化[29]では、破面は

ディンプルに覆われた、Table A1.1に従えば、「延性破面」でありながら、吸収エネルギーが低下し

て「脆性破壊」を起こすことが知られている。 

 Table A1.2に、梅澤[30]による巨視的な破壊に要する仕事（＝エネルギー）と破面の定義との整理

を示す。材料の破壊について研究する目的は、破壊に要する仕事を大きく、かつ、安定にすること

で、安全な材料を供することにある。「脆性破壊」、「延性破壊」という語句は、この目的と対応して

おり、両者はそのまま高エネルギー破壊、低エネルギー破壊などと称しても違和感が無い。一方、

破面観察は、上述の研究目的を達成するための手段として、破壊の機構を知るために行うものであ

る。破面から得られる破壊の機構の情報として、 も顕著なものはディンプルの有無であり、これ

に応じて、ディンプルに覆われた破面は「延性破面」、ディンプルが無いか有っても僅少な破面は「脆

性破面」とされている。Table A1.1 に示したように、多くの鉄鋼材料の低温脆化現象では破壊と破

面の分類は一致していたが、様々な鉄鋼材料および脆化現象を考慮する、あるいは、様々な金属材

料（アルミ合金[31,32]、チタン合金[33,34,35]、ニッケル合金[36]や、その他の金属材料[37]）におけ

る破壊を考慮すると、Table A1.2に示したように、必ずしも両者は一致しない場合がある。 

 更に、「脆性破壊」と「延性破壊」は絶対的な現象を指す語句ではない。岸[12]による世界大百科

事典での定義を参照すれば、「この術語（「脆性破壊」と「延性破壊」を指す）は対をなすが、本来

の破壊までに材料が示す変形の大きさや破壊までに要するエネルギーの大きさの違いに対して用い

られるものであり、絶対的な基準があるわけではなく、あくまでも相対的なもの」でしかない。そ

のため、個々の事象における想定、期待値、必要特性といった恣意的に決定された基準によって「脆

性破壊」かどうかは判断される。例えば、切欠引張試験や低温引張試験などで見られる早期破断現

象は、塑性変形が相当に進行した後の破断[38,39]であっても、試験者が比較する対象が室温での平

滑試験片における延性であれば、Table A1.1 に示す「脆性破壊」にはふさわしくなくとも、それは

「脆性破壊」として扱われる。むしろ、教科書によっては、金属材料における脆性破壊は、「ほとん

ど必ず塑性変形が前駆現象として現れ、一般にはかなりの塑性変形をきたす[40]」とするものさえ

ある。 

 このように、「脆性破壊」、そして対になる「延性破壊」という語の持つ意味は広く、あいまいで

ある。また、Table A1.1 に従わない低エネルギーでの破壊現象は、鉄鋼材料であってさえ、数多く

存在する。本研究で対象とした複合組織鋼における二段階延性脆性遷移も、第 2章で詳述するよう

に、Table A1.1 に示した鉄鋼材料における脆性破壊の一般的な理解では整理しがたい現象である。

middle shelfにおける破壊では、破面の特徴は明らかに「脆性破面」であるが、吸収エネルギーは鉄
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鋼材料における典型的な「低温脆性破壊」よりも明らかに高い。 

 

 

A1.2. 本研究における各語の定義および使用指針 

 以上に述べた見地から、本研究では、破壊の機構を詳細に議論するため、「脆性破壊」、「脆性破面」、

「延性破壊」、「延性破面」の各語について、以下のように定義する。更に、混乱を避けるため、極

力これらの語句は用いず、後述する、より具体的な語句（Table A1.3）を用いることとする。 

 

1. 「脆性破壊」および「延性破壊」 

 Table A1.2の整理に従い、「破壊に要するエネルギーの小さい破壊」を「脆性破壊」、「破壊に要す

るエネルギーの大きい破壊」を「延性破壊」として、それぞれ定義する。シャルピー衝撃試験にお

いては、破壊に要するエネルギーの大小は、そのまま衝撃吸収エネルギーの大小として評価するこ

とができる。しかしながら、本研究では中位の吸収エネルギーを示す破壊を取り扱うため、大小 2

つのみの区分では破壊現象を区別しがたい。よって、2～6 章および Appendix 1～7 においては、3

つの吸収エネルギーの準位を表す「upper shelf相当」「middle shelf相当」「lower shelf相当」や、具体

的な吸収エネルギーの値を示し、議論を行う。 

 

2. 「脆性破面」 

 Table A1.2の整理に従い、「ディンプルが無いかほとんど存在しない破面」を「脆性破面」として

定義する。しかしながら、鉄鋼材料の分野においては、Table A1.1に示した、「脆性破面＝へき開破

壊ないし粒界破壊によってできた破面」とする認識が強固に広がっており、破壊の機構を議論する

にあたってこの語句を使用しては先入観を排除し得ないと判断した。よって、単なる言い換えであ

るが、「ディンプルが無いかほとんど存在しない破面」として、新たに「低エネルギー破面（LEFS：

low energy fracture surface）」という語句を作り、用いることとした（2.3.1）。本研究では、中位の吸

収エネルギーを示す試験片であってもディンプルのほとんど無い破面に覆われるが、脆性という言

葉を使わないことで、LEFS はこれらの破面も包括した概念として用いる。 

 また、ディンプルの有無のみで破面を特徴づけるのみでは、破壊の機構を議論するには不十分で

ある。Table A1.2に示す破面の分類のうち、特に擬へき開破面[41]は、へき開破面と相似であるが塑

性変形の痕跡が認められる破面であり、破壊の機構を考えるうえで両者を分けて議論することが望

まれる。しかしながら、擬へき開破面も、また、様々な定義[41-46]があり、へき開破面と区別する
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手段も確立していない。本研究では、擬へき開破壊（QCF：quasi-cleavage fracture）を、「明瞭な塑

性変形の後に起こる、破面がディンプルを伴わない、低エネルギーの破壊」[42]と捉えて定義する。

そして、擬へき開破面は、第 2 章において破面直下の結晶方位解析を行い、LEFS 周辺において大

きな塑性変形が起きていることを確認し、区別した。また、へき開破面は、破面の様相から判断す

るのではなく、第 2, 3章において破面直下の結晶方位解析から、破壊が主に{001}面に沿って進展し

ていることを確認し、区別した。さらに、第 2, 3章の結果を基に、第 4, 5章では、吸収エネルギー

と破面における LEFS の割合との関係から、それぞれの試験片における破壊が擬へき開破壊である

かへき開破壊であるか、判断した。 

 

3. 「延性破面」 

 Table A1.2 の整理に従い、ディンプルに覆われた破面として定義する。本研究で延性破面を呈し

た試験片は、いずれも吸収エネルギーが大きく、破壊の特徴と破面の特徴との齟齬は起きていない。

しかしながら、破壊の機構を議論すべく「脆性破面」という単語を用いないようにするため、それ

と対となる「延性破面」という単語を用いることも避ける。より破壊の機構を具体的に表す語とし

て、ディンプルに覆われた破面は、マイクロボイド連結型破面（MVCFS：microvoid coalescence fracture 

surface）[42]と呼称する。また、破壊の機構を議論する際に、擬へき開破壊およびへき開破壊と対比

する語として、マイクロボイド連結型破壊を用いる。 
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Table A1.1 鉄鋼材料分野における脆性破壊、延性破壊の一般的な理解 

 

 

 

 

Table A1.2  巨視的な破壊に要する仕事と対応する破面[30] 

 
 

 

 

Table A1.3  本研究における破面と破壊機構、吸収エネルギーとの関係 
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Appendix 2  極低炭素鋼板における延性脆性遷移挙動に及ぼすフェライ

ト粒径の影響 
 

A2.1. 目的

 鉄鋼材料の強度-靭性バランスは、結晶粒径が微細になることで改善するとされる[1-4]。しかしな

がら、それらの結果はフェライト単相ではなく、セメンタイトやその他の組織を含む組織における

結果である。フェライト以外の組織を含む材料では、結晶粒径とともに様々な組織因子も同時に変

化するため、粒径のみの影響を抽出することは難しい。特に、粒径の微細化に加えて、破壊の起点

となるセメンタイトの微細化による効果が重畳しており、後者の効果が大きいとする報告も多い

[5-8]。 

 ここでは、結晶粒径による鉄鋼材料の延性脆性遷移挙動への影響を確認するため、含有する炭素

量をフェライト中への固溶限以下に制限した、フェライト単相鋼を評価した結果を示す。 

 

 

A2.2. 実験条件

 Table A2.1に、供試材の化学組成、フェライト粒径、硬さ、および延性脆性遷移遷移温度を示す。

供試材は真空溶解によって作成し、含有する炭素量をフェライトの固溶限近傍に制限し（Fig. 4.6）、

セメンタイトの生成を抑制しつつ[9]母材のフェライト粒内が脆性破壊しやすいように[10]Si を 1 

wt%添加し、フェライト粒界が破壊しづらくなるように P を低減し[11]、更に、破壊の起点となる

介在物[12,13]を減らすために S と N を低減した。その上で、フェライト粒径を変化させるため、

Mnを 0 wt%と 2 wt%、Tiを 0 wt%と 0.03 wt%と、それぞれ 2水準に振って組み合わせ、4つの組成

の極低炭素鋼（LM、LMT、HM、HMT）を得た。なお、HM 材は 4 章で使用したフェライト単相

材（P0）だが、本章における他の供試材と対照させるため、本章ではHM材と呼称する。 

 真空溶解で作成した鋼塊に、1173 K以上の温度で熱間圧延を施して板厚を 3.5 mmとし、そのま

ま 923 Kに加熱したAr雰囲気炉内で 1 h保持したのち、室温まで空冷した。その後、再び 923 Kま

で再加熱し、3 h 保持した。ThermoCalc による計算から、HM 材においてフェライトの固溶炭素量

が 大となる温度は 932 Kであり、セメンタイトの無いフェライト単相鋼を得るために、その至近

である 923 Kで等温保持してフェライトへの炭素の固溶を促進した。 

 フェライト粒径は、ナイタール腐食した TD 面の板厚 1/2 の箇所におけるミクロ組織を FE-SEM

で観察し、求積法によって得られる円相当径を採用した。 
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 供試材の強度として、ミクロ組織を観察した箇所の周辺でビッカース硬さを測定した。測定荷重

は 1 kgfとし、5 点測定した平均値を硬さとして採用した。 

 シャルピー衝撃試験は2.2.2.に記載の条件で行い、板厚3.5 mmの鋼板の両面を機械研削し、2.0 mm

とし、Fig. 2.3に記載のサブサイズCVN 試験片を作成して評価した。 

 

A2.3. 実験結果

 Fig. A.2.1に、供試材の二次電子像を示す。平均フェライト粒径は、 も大きい(a) LM材で 76 µm

であり、 も小さい(d) HMT 材で 19 µmであった。酸化物、窒化物、あるいは硫化物と見られる数 

µmサイズの若干粗大な介在物は見られるが、粗大なセメンタイトは認められなかった。 

 Fig. A2.2に結晶粒径の-1/2乗とビッカース硬さとの関係を示す。粒径が微細であるほど強度が高

い傾向が認められた。 

 Fig. A2.3にシャルピー衝撃試験における吸収エネルギーの遷移挙動を示す。４つの供試材とも、

吸収エネルギーは二極化して鮮明な upper shelfと lower shelfとに分かれ、中間の吸収エネルギーを

示す試験片は現れなかった。 

 低エネルギーでの破壊は、LM 材において、 も高温の 213 Kで発生した。一方、LM材では吸収

エネルギーの大きい破壊も、203 Kまでは発生しており、203 Kおよび 213 Kでは破壊の形態が試験

片ごとに極端に異なっていた。この結果から、LM材の延性脆性遷移温度は、203 Kと 213 Kの中間

である、208 Kとして評価した。同様に、LMT 材、HM材でも高低両方の破壊を起こす試験片が現

れる温度域があり、延性脆性遷移温度はそれら温度域の中間にあたる 188 K、153 Kとして、それぞ

れ評価した。HMT 材では 133 Kでは upper shelf相当の吸収エネルギーを呈する破壊のみが起こり、

113 Kでは lower shelf相当の吸収エネルギーを呈する破壊のみが起きたことから、延性脆性遷移温

度を 123 Kとした。 

 Fig. A2.4にフェライト粒径の-1/2乗を横軸とし、延性脆性遷移温度を縦軸として示す。フェライ

ト粒径の微細化に伴い、延性脆性遷移温度は直線的に低下する。Fig. A2.2に示したように、粒径の

微細化は強度を上昇させ、この観点からはむしろ靭性を劣化させる懸念がある。また、マンガンの

増加によって、そしてチタンの添加によってフェライト粒径は微細になっているが、前者[14]、後

者[15]ともに、各元素の影響としては延性脆性遷移温度を上げると考えられる。それにも関わらず、

フェライト粒径の微細化に伴って延性脆性遷移温度が低下するという結果が得られたことから、結

晶粒の微細化によって靭性が改善したと判断できる。 
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A2.4. 小括

 含有炭素量をフェライトの固溶限である 50 wt.-ppm に制限した 4 つの極低炭素薄鋼板において、

サブサイズ試験片を用いたシャルピー衝撃試験を行った。結果は以下の通りである。 

 

1. 4鋼種とも、吸収エネルギーは高温では upper shelf、低温では lower shelfを呈する。すべての試

験片の吸収エネルギーはそのいずれかに属し、それらの中間の吸収エネルギーを示した試験片

は現れなかった。 

2. フェライト粒径が微細な供試材ほど低い延性脆性遷移温度を示した。フェライト粒径の微細化

は、Mn添加およびTi添加といった、個別には靭性を劣化させる因子によって達成されている

こと、また、破壊の起点となる粗大なセメンタイトはいずれの鋼種にも見られなかったことか

ら、今回の試験結果はフェライト粒径の微細化に伴って靭性が改善することを示している。 
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Table A2.1 フェライト単相鋼供試材の化学組成、平均粒径、ビッカース硬さ、 

および、延性脆性遷移温度 

 

 

 

 

   

   
Fig. A2.2 フェライト単相鋼供試材のSEM観察結果 
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Fig. A2.2  フェライト単相鋼におけるビッカース硬さと平均粒径の関係 

 

 

 

Fig. A2.3  フェライト単相鋼におけるシャルピ―衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 
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Fig. A2.4 フェライト単相鋼における延性脆性遷移温度と平均粒径の関係 
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Appendix 3  様々な複合組織鋼においてみられる二段階遷移挙動 
 

A3.1.  シャルピー衝撃試験結果 

 第 2～5章で示した実験に先立って、様々な複合組織鋼板をシャルピー衝撃試験によって評価した。 

 Table A3.1 に、供試材として用いた複合組織鋼の一覧を示す。いずれも、真空溶解したインゴッ

トから作成した実験材である。シャルピー衝撃試験には、Fig. 1.29に示す積層シャルピー試験片[1-4]、

あるいは、Fig. 2.3に示すサブサイズCVN試験片を用いた。その他の試験条件は、2.2.2.に記載した

条件に揃えた。 

 Fig. A3.1に、A 材の遷移温度域における破面写真を示す。A 材の板厚は 1.2 mm であり、8枚重ね

て板厚の合計を 9.6 mm とした積層シャルピー試験片とし、シャルピー衝撃試験を行った。試験前

の試験片の形状はフルサイズのCVN試験片と相似であるが、8枚の板で個別に破壊が発生し、それ

ぞれの板の内部においてのみ破壊が伝播しており、鋼板を超えて破壊が伝播する例は認められなか

った。また、個々の板の破面の様相は、Fig. 2.6～9に示したサブサイズ試験片における破面と相似

であった。 

 Fig. A3.2～7に、各供試材における、シャルピー衝撃試験での吸収エネルギーの遷移挙動を示す。

いずれの供試材においても、試験温度の低下に伴って吸収エネルギーが低下する、DBT が認められ

る。また、いずれの供試材においても、300～200 Kに遷移開始温度が存在し、吸収エネルギーが大

きく低下する。このうち、A、C、E、F 材においては、遷移開始直後に大きく吸収エネルギーが低

下したのち、温度を低下させても吸収エネルギーがほとんど変動しない温度域が数10 Kに渡って続

き、そこから、更に温度低下させると、吸収エネルギーは更に低下した。 

 供試材はいずれも複合組織を有する高強度薄鋼板であるが、Table A3.1に示すA、C、E、F材の

特徴から、これらに共通する点を見出すことはできなかった。試験片形状は、A、C 材では積層試

験片であり、板厚はそれぞれ 1.2、1.4 mmである。E、F材ではサブサイズ試験片であり、板厚はそ

れぞれ 2.3、2.6 mmである。主体となるミクロ組織は、A、E 材ではベイナイトであり、C材では塊

状のフェライトであり、F材では低強度のマルテンサイトである。A、C、F材は塊状のフェライト

を含むが、E 材は含まない。A、C、E 材は硬質なマルテンサイト、および/または、残留オーステナ

イトからなるMA を含むが、F材は含まない。また、A、C、E材はベイナイトを含むが、F材は含

まない。また、いずれも高強度ではあるが、TSは 918～1168 MPa、σ0.2%は 456～857 MPaと、これ

ら 4つの供試材で、大きく変動している。 

 また、A、C、E、F材のように明瞭ではないが、B材は 233 Kから 203 Kにおいて、D 材も 233 K
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から 213 Kにおいて、A、C、E、F材と同様に、それぞれ吸収エネルギーが下げ止まっているよう

にも見える。 

 Fig. A3.8に、A 材における破面の遷移挙動を示す。A 材は積層試験片であり、その破面に占める

LEFS の割合は、Fig. A3.1 に示した破面の観察結果から、8 枚の個々の板において、破面に占める

LEFS の割合をそれぞれ求め、その単純平均をその試験片の破面に占めるLEFSの割合とした。A 材

では 193 Kから 133 Kにかけて、吸収エネルギーが下げ止まっていたが、その温度域においては破

面のほとんどはLEFSに覆われている。そのため、133 Kから 77 Kにかけては、破面の特徴に変化

は認められなかった。Fig. A3.9に、A 材における破面と吸収エネルギーの関係を示す。吸収エネル

ギーは、LEFSの割合の上昇に伴い低下するが、298 Kから 253 Kの upper shelfから 77 KのLSへと

遷移するのではなく、LEFSの割合の上昇に合わせて lower shelfよりも高いエネルギー準位に向けて

直線的に低下した。そして、LEFS に覆われた時点では upper shelfと lower shelfに対して中位の吸収

エネルギーを取り、そこから温度が低下すると、吸収エネルギーのみが低下した。 

 以上の結果から、これらの複合組織鋼では一般的な温度低下に伴う延性脆性遷移とは異なる事象

が起きたと推定した。A～F 材において、共通する特徴は複合組織鋼であることであり、試験片、

構成組織、強度などは異なることから、本現象は複合組織鋼において広く起こりうる現象であると

着想した。そこで、鉄鋼材料において も単純な複合組織鋼の一つであるフェライト＋パーライト

組織を用い、第 2章からの検討を行った。 

 

A3.2.  Middle shelf における破面の起点近傍の観察結果 

 破壊の機構を議論するうえで、破壊の起点を知ることは重要である。しかしながら、本研究では、

第 2～5章における供試材、および、Table A3.1に示した供試材のいずれにおいても、吸収エネルギ

ーが中位で安定するmiddle shelfでの破面における破壊起点を見つけることができなかった。 

 middle shelfにおいて破壊した試験片の、破壊起点周辺の観察結果の例として、第２章で用いたフ

ェライト＋パーライト組織（FP 材）における結果（Fig. 2.11）を、改めてFig. A3.10に示す。更に、

Fig. 3.11 にその拡大写真を示すが、矢印で示す、破壊の起点に見える領域[5-7]が複数観察される。

しかしながら、Fig. 3.12に例示するように、その領域をさらに拡大しても明瞭な起点を見つけるこ

とはできず、middle shelfにおける破壊の起点は判然としなかった。同様に、Table 3.1に示した供試

材において、いずれの場合もmiddle shelfにおける破壊の起点を捉えることはできなかった。 
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Table A3.1  延性脆性遷移挙動を評価した高強度複合組織鋼板の一覧 

 

 

 

 

 

 



239 
 

 

 

 
Fig. A3.1  遷移域で評価した積層シャルピー試験片の破面 

 

 

 

Fig. A3.2  A 材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 
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Fig. A3.3  B 材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 

 

 

 

 

Fig. A3.4  C 材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 
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Fig. A3.5  D 材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 

 

 

 

 

Fig. A3.6  E 材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 
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Fig. A3.7  F材におけるシャルピー衝撃吸収エネルギーの遷移挙動 

 

 

 

 

Fig. A3.8  A 材におけるシャルピー衝撃試験での破面遷移挙動 
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Fig. A3.9  A 材における破面と吸収エネルギーの関係 

 

 

 

Fig. A3.10 Middle shelfにおいて破壊した試験片のノッチ底近傍のSEM観察結果 

（FP 材、Fig. 2.11再掲） 
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Fig. A3.11  Middle shelfにおいて破壊した試験片の破壊起点近傍の観察結果 

（矢印は起点と推定される箇所を示す。） 

 

 

 

 
Fig. A3.12 Middle shelfにおける破壊の起点と推定される箇所の観察結果 

（(a), (b)はそれぞれFig. A3.11の矢印(a), (b)の箇所と対応する） 
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Appendix 4  EBSD 法によって得られる破面トレースの精度検証 
 

A4.1.  目的 

 本研究では、破壊の伝播する機構を明らかにするため、破面および二次き裂のトレースを EBSD

法[1]によって測定したマップ上で認識し、同時に測定した結晶方位から低指数面{001}、{011}、{112}

がマップ上になすトレースと比較を行っている。この比較が妥当であるか、面の指数が既知である

オーステナイトの双晶境界[2]を用い、検証した。オーステナイト鋼の結晶方位をEBSD 法によって

測定し、測定結果からマップ上の双晶境界とオーステナイトの{111}面がマップ上になすトレース群

とを比較し、それらがなす角のうちで も小さい角度、θ111を評価した。 

 

 

A4.2.  実験条件 

 供試材としてオーステナイト単相鋼（Fe-0.2C-3.0Mn-27.4Ni-0.015Ti、数字は wt%）を用いた。真

空溶解で作成したインゴットを 1273 K以上の温度で熱間圧延し、室温まで空冷した。EBSD法によ

る観察は、測定機器および測定手法とも、第２章に記載の手法に揃えて行った。 

 

 

A4.3.  実験結果 

 Fig. A4.1に IPFマップおよび大角境界のマップを示す。大角境界マップでは 10°以上の方位差の

大角境界のうち、境界を挟むオーステナイト粒同士が双晶の方位関係にあるものを赤線で、それ以

外を黒線で、それぞれ示した。図中に黒矢印で示すように、多数の焼鈍双晶が観察された。一方、

白矢印に示すように、粒界のほとんどでは、双晶の境界にないオーステナイト同士が隣接していた。 

 Fig. A.4.2に、15箇所の焼鈍双晶境界におけるθ111を示す。いずれのθ111も小さく、平均で 1.1°、

大でも 2.4°であり、マップ上に見える双晶境界と結晶方位から求めた{111}のトレースとは非常

に良く一致していた。比較のため、14 か所のオーステナイト粒界についても同様にθ111を示すが、

これら粒界におけるθ111はランダムに分布している。このことから、何らかの偽相関によって双晶

境界におけるθ111 が小さくなったとは考えづらい。 
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A4.4.  小括 

 本研究における破面および二次き裂のトレース解析と同手法、同機器を用いて、オーステナイト

鋼の双晶境界と{111}面トレースとの対応を評価した。両者のなす角は 15箇所平均で 1.1°、 大で

も 2.4°と非常に良く対応しており、EBSD法で測定したマップ上のトレースと結晶方位とを比較す

ることの妥当性が確かめられた。 
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Fig. A4.1  オーステナイト単相鋼のEBSD 測定結果 

             (a) 逆局点図マップ（Inverse pole figure map） 

             (b) 大角境界マップ（赤：双晶境界、黒：方位差 10°以上の双晶以外の境界） 
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Fig. A4.2 焼鈍双晶境界並びにオーステナイト粒界のトレースが 

{111}γトレースと成す角 
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Appendix 5  破壊がランダムな結晶面において起こる場合の破面トレー

スの見え方 
 

A5.1.  目的 

 本研究では、破壊の伝播する機構を明らかにするため、破面および二次き裂のトレースを EBSD

法[1]によって測定したマップ上で認識し、同時に測定した結晶方位から低指数面{001}、{011}、{112}

が観察面上になすトレースと比較を行っている。しかしながら、このような二次元観察では観察面

の深さ方向の情報が失われてしまうため、トレース解析のみで面指数を決定することは妥当ではな

い[2]。 

 例えば、Fig. A5.1に示すように、観察面が観察する結晶の(001)面と一致し、かつ、観察されたト

レースが結晶の[010]方向に伸びる場合、このトレースは(100)面のトレースと完全に一致する。この

ため、Fig. A5.2に示すトレースの結晶学的特徴の分類フロー（Fig. 3.7再掲）に従えば、このトレー

スは{001}面と対応のよい 001群に分類される。しかしながら、同じトレースを示す面は多種多様に

あり、Fig. A5.1に例示するような(101)や(103)のような低指数面も、観察面(001)面上では、同じく[010]

に伸びるトレースを示す。 

 そこで、本研究では、トレース解析の結果を積み上げてその結晶学的特徴を定量化し、それを破

壊がランダムな面上で起こると仮定した場合の結果と比較し、その差が顕著であれば、実際にトレ

ース解析によって得られた結晶学的特徴は優位であると判断することにした。 

 本章では、この、破壊がランダムな面上で起こると仮定した場合にトレース解析によって得られ

ると想定される結果（以下および本文では“ランダム分布”と呼称する） の計算条件および結果を

提示する。 

 

 

A5.2.  計算条件

 「ランダムな面上で破壊する」、ことは、「トレースの伸長する方向が、トレースのある結晶方位

によらず、ランダムである」ことと等しい。また、後者は更に、「あるトレースに対して、その直下

の結晶方位がランダムである」ことと等価である。よって、ここでの計算では、トレースの伸びる

方向を固定し、その直下の結晶方位をランダムに変化させた場合、トレースがFig. A5.2に示すフロ

ーでどの群に分類されてしまうかを求めた。 

 Fig. A5.3に計算内容の模式図を示す。観察系（x y z）において、観察面を（001）、トレースの
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ベクトルを[010]とする。トレース直下の bcc結晶方位は、Bungeによるオイラー角[3]（φ1  Φ  φ2）

で与える。結晶方位に応じて、3つの{001}面、6つの{011}面、そして 12の{112}面の観察系におけ

る方位が決まり、それぞれの観察面上におけるトレースを求めることができる。それぞれのトレー

スに対し、結晶方位と関係なく与えた、すなわちランダムと考えて差し支えないトレース[010]との

なす角を求め、それぞれの低指数面群において 小となる角度を、トレースと各面との一致度合い

を表す指標 θ001、θ011、θ112として評価する。その結果から、Fig. A5.2 のフローに従って、結果を 4

つの群に分類した。 

 結晶方位として、３つのオイラー角をそれぞれ 1.5～178.5°の範囲で 3.0°刻みで系統的に変化さ

せ、合計で 216,000通り（＝603）の計算を行った。計算ソフトとして、MATLAB を用いた。 

 

 

A5.3.  計算結果

 Fig. A5.4に計算結果の例として、Φ = 1.5°、φ2 = 1.5°と固定した場合の、φ1に伴う θ001、θ011、θ112

の変化と、それによる 4 つの群への分類の結果を示す。Φ および φ2 が小さく、φ1に伴う結晶方位

の変化の対称性が高いため、θ001、θ011、θ112 の変化も 45°刻みで周期する対称性の良いグラフとな

る。図の上段に、分類の結果を示すが、この断面では 0°、90°、180°近辺で 001群が見られ、26°、

45°、63°、117°、135°、153°近辺で 112 群が見られ、45°、135°で僅かに 011 群が現れる。

しかしながら、この断面ではこれら 3つの群に分類されない、residue群となる結果が多く、Fig. A5.5

に示すように、ほぼ半数の結果で、トレースはいずれの低指数面とも合致しなかった。 

 Fig. A5.6に、もう一つの例として、Φ = 46.5°、φ2 = 31.5°と固定した場合について、同様に示す。

いずれの指標も、φ1 に対する周期性は無く、変化している。この断面では、先の例ではほとんど見

られなかった、011分に分類される結果が 30～70°の範囲で頻出する。Fig. A5.7に、この断面にお

ける結果をまとめると、Fig. A5.5と比べ、011群が増えた一方で、residue群が大きく後退している。 

 このように、オイラー角を系統的に変化させて結晶方位を変化させ、その結晶方位と無関係に与

えたトレースがどのような結晶学的特徴に分類されるかを計算した。すべての条件の結果をまとめ

て、Fig. A5.8に示す（Fig. 3.8再掲）。トレースと結晶方位の関係を無作為に与えた場合でも、001、

011、112群はそれぞれ 17%、18%、41%と、かなりのトレースが結晶学的特徴を有するように見え

てしまう。一方、結晶学的特徴を有さないように見える residue群が 24%と全体の1/4を占める。こ

の計算結果をランダム分布と呼称し、第 3章でのトレース解析結果との比較に用いる。 
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A5.4.  小括

 以上の計算結果から、本研究でトレース解析によって得られる結晶学的特徴について、residue群

の有無によってその結果が優位であるかを判断する。トレース解析によって得られる residue群が少

なければ、実際にトレースで解析した対象が結晶学的特徴を有する可能性が高いと判断できる。ま

た、そのうえで、低指数面ごとの差異を見出すには、Fig. A5.8に示した分布と照らし合わせ、各面

の占める割合の大小関係がどのように変化したかを述べることで、ランダムな場合との比較ができ

る。 
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Fig. A5.1  (001)面と平行な観察面において、[010]方向に伸びるトレースと 

対応する低指数面の例 
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Fig. A5.2  破面トレースと低指数面トレースのなす角による破面トレースの 

結晶学的特徴の判定フロー （Fig. 3.7再掲） 

 

 

 

Fig. A5.3  計算内容の模式図 
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Fig. A5.4  結晶方位(φ1  1.5°1.5°)におけるθ001，θ011，θ112の計算結果 

およびトレースの結晶学的特徴の判定結果 

 

 

 

Fig. A5.5  結晶方位(φ1  1.5°1.5°)におけるトレースの結晶学的特徴の内訳 

 



253 
 

 

 

Fig. A5.6  結晶方位(φ1  46.5°31.5°)におけるθ001，θ011，θ112の計算結果 

およびトレースの結晶学的特徴の判定結果 

 

 

 
Fig. A5.7  結晶方位(φ1  46.5°31.5°)におけるトレースの結晶学的特徴の内訳 
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Fig. A5.8  破壊がランダムな結晶面において起こる場合に 

破面トレースが分類される結晶学的特徴の内訳 
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Appendix 6  ランダムな粒界面において低指数面がなす twist 角度の計算

結果 
 

A6.1.  目的 

 1.4.1.で述べたように、フェライト粒内に発生したへき開破壊は、(001)面上を進み、フェライトの

結晶方位が変化するフェライト粒界に到達する。粒界ではそこでの結晶方位関係および粒界面によ

って、き裂の動向は変化する。粒界が小角粒界であった場合は、き裂は連続して進展しうる[1-4]。

Fig. A6.1[3]に示すように、この粒界が小傾角粒界であれば、粒界面における(001)面トレースが一致

し、さらに伝播方向が近しいことから、へき開き裂は粒界を越えて容易に伝播することができる。

一方、小角粒界であっても、ねじれ粒界においては、き裂の進展方向は近しいが、粒界において互

いのフェライト粒の(001)面トレースが一致しないため、らせん転位列を形成して隣接粒のへき開面

上にステップを形成して、複数の並行で従属するき裂として伝播する（Fig. A6.2[4]）。き裂が到達し

た粒界が、結晶方位差の大きな大角粒界で、互いの(001)面が合致しない場合、き裂進展は粒界面で

いったん停留する[5]。 

 このように、フェライト粒界をまたいだへき開き裂の伝播しやすさは、粒界における２つの結晶

粒の(001)面の関係、特に twist angleに依存している[4,6]。また、本研究ではすべり面上における破

壊の伝播も議論しているが、すべりが粒界を越えて伝播する際も、同様に、すべり面間での twist angle

が、伝播のしやすさに影響する[7,8]。 

 以上の点を鑑み、本項では、き裂が粒界に到達したとき、それと粒界を挟んで反対側のフェライ

ト粒における低指数面とがなす twist angleの大きさを求める。第３章では、規格化によって確定指

数面の割れやすさの相対評価を行った。その結果、middle shelf では、{001}面が も割れやすいに

も関わらず、等価な面の多い{112}面のほうが伝播経路として優位であることが示唆された。この等

価な面の多寡により、具体的にどのような差が生じるのか、twist angleの面から論じる。 

 

 

A6.2.  計算条件

 Fig. A6.3[4]に、結晶粒界の模式図を示す。中央に立っている面が粒界面であり、右の grain 1から、

incident dislocation plane上を破壊が進展する。ここで、この破壊が grain 2の incident dislocation plane

上に伝播しうるかには、2つの incident dislocation planeが粒界面上に作るトレースが作る角度θ、す

なわち twist angleに依存する。ここで、grain 1を伝播してきたき裂に対し、粒界面および grain 2の
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結晶方位をランダムとして、き裂と grain 2の低指数面群、{001}、{011}、{112}とがなす twist angle

を計算する。 

 twist angleの計算は、Fig. 6.4のように行う。grain 1の結晶方位は固定とするが、計算には用いな

いため、特に結晶方位を限定する必要はない。き裂の伝播面の法線ベクトルは、観察系に対して、

(0 0 1)とする。粒界面の法線ベクトルは２つの変数、h、k で表し、(cos(h)・cos(k)  sin(h)・cos(k)  

sin(k))とする。grain 2の結晶方位はBungeのオイラー角[9]、(φ1  Φ  φ2)で与え、そこから、3つの

{001}面、6つの{011}面、12の{112}面の法線ベクトルを求める。き裂および各低指数面の法線ベク

トルと、粒界面の法線ベクトルとの外積から、き裂および各低指数面の粒界上におけるトレースの

方向ベクトルを求める。さらに、き裂トレースの方向ベクトルと、各低指数面のトレースとの内積

をとり、き裂トレースとこれらの面とがなす twist angleを求める。 後に、{001}、{011}、{112}の

それぞれの群のうちで、 小の twist angleとなる面を見出し、その twist angleを、その計算条件に

おける{001}、{011}、{112}の twist angleとする。 

 計算は h、k、φ1、Φ、φ2、のそれぞれを、0～90°の範囲で 2°刻みで系統的に変化させ、205,962,976

通り（= 455）について行った。計算ソフトとして、MATLAB を用いた。 

 

 

A6.3.  計算結果

 Fig. A6.5に、各低指数面における twist angleの分布を示す。twist angleを横軸とし、横軸の 1°ご

との区間に該当する場合の数を、全体の計算数で除した割合を縦軸として示す。 

 {001}面では、twist angleが 0°以上、1°未満の範囲となった計算結果は、10,047,895条件であっ

た。これは、全計算条件のうち、4.9%である。1°以上、2°未満の領域に該当する場合の数は約 3%

であり、twist angleが大きくなると該当する数は徐々に減少する。twist angleが大きくなるほど減少

する幅は大きくなり、twist angleが 45°を超える条件はない。 

 {011}面は、twist angleが0°以上、1°未満となる条件は、11,902,830条件であり、全条件のうち

5.8%であった。{011}面の等価な面は、{001}面の３つに対し、倍の６つであるが、twist angleが 1°

未満となる割合は大きくは変わらない。これは、計算条件の設定による影響である。系統的に条件

を変化させる際、その境界とする 0°、90°を入力値とする条件では{001}面の twist angleが 1°未

満となる場合が多くなり、結果に偏りが生じたと考えられる。次の領域である 1°以上、2°未満と

なる場合の数を比べると、{001}面の6,352,968条件（3.1%）に対して、{011}面は12,176,489条件（5.9%）

であり、等価な面の数と同様に、ほぼ倍増している。twist angleの増大とともに、1°あたりの該当
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条件数も低減し、30°以上の領域ではその数は 1%未満となる。但し、ゼロにはなかなか至らず、twist 

angleが 45°を超える計算条件も存在する。 

 {112}面は、twist angleが 0°以上、1°未満となる条件は、26,069,822条件であり、全条件のうち

12.7%であった。1°以上、2°未満となる場合の数は、23,537,783 条件（11.4%）であり、等価な面

の数の比と同様に、{001}面の約３倍となっている。{112}面の twist angleが 30°以上となる条件は

存在しない。 

 各条件において、{001}、{011}、{112}面に対してそれぞれ求めた３つの twist angleのうちで 小

の値をその条件における twist angleの評価値とした結果を“All”として示す。例えば、ある条件に

おいて{001}面のなす 小 twist angleが 6°、{011}面では 10°、{112}面では 3°となる場合、この

条件における評価値は 3°となる。この評価値で見ると、計算条件全体の 20%超において、いずれ

かの面との twist angleが 1°未満となる。この評価値が20°を超える条件は存在しなかった。 

 Fig. A6.6に、Fig. A6.5に示した twist angleの 1°毎における頻度を、順に足し合わせていった結果

を示す。これにより、各面の twist angleが指定の値よりも小さくなる確率を表すことができる。{001}

面では、twist angleが 5°未満となるのは 17.7%、10°未満となるのは 32.9%であった。一方、{011}

面は 10°未満で 51.2%、{112}面は 5°未満で 51.6%と、過半の条件において、twist angle は小さく

なる。 

 よって、き裂が粒界に到達した際、{001}面のみを伝播の対象とすると、twist angleの小さい組み

合わせを見出せる確率は、仮に twist angleが 5°未満で伝播可能と判定すると、20%未満となる。一

方で、{011}面と{112}面への伝播を考慮しても良ければ、twist angleが 5°未満となる可能性は 78%

となる。更に、伝播可能な範囲を 10°未満まで広げれば、grain 1のき裂と grain 2の{001}、{011}、

{112}面のいずれかが伝播可能な twist angleとなる割合は 98%まで高まり、ほとんどの粒界では twist 

angleの観点からは、伝播先を見つけられることになる。 

 

 

A6.4.  小括 

 破壊の伝播挙動に大きく影響する、フェライト粒界の twist angleについて、き裂に対してランダ

ムな粒界と粒界を挟んで反対側のフェライト粒の結晶方位を与え、き裂と{001}、{011}、{112}面と

がなす 小の twist angleの分布を求めた。{001}面のみでは、小さい twist angleが得られる場合は限

定的であり、ほとんどのフェライト粒界ではき裂の伝播が抑制されると考えられる。ここで、{011}、

{112}面も伝播の経路として考慮できれば、ほとんどの粒界でき裂との twist angleが小さい面を見つ
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けることができる。なお、{011}、{112}面は{001}面に比べて破壊しづらいため、面の整合性のみで

は伝播するか否かを判断することはできない。本計算は、{011}、{112}面によって伝播の機会を増

やしうる可能性を示すが、実際にこれらの面をき裂が伝播しうるかは、伝播のメカニズムを考えて

判断する必要がある。 
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Fig. A6.1  小角粒界におけるへき開き裂の進展 [3] 

(a) 傾角粒界  (b) ねじれ粒界 
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Fig. A6.2  小角のねじれ粒界におけるへき開き裂の伝播挙動 [4] 

        step 1 : へき開き裂の粒界での停止 

        step 2 : (100)ファセットでのへき開マイクロクラックの発生 

        step 3 : マイクロクラックとへき開き裂との連結 

        step 4 : へき開き裂の粒界を超えた伝播 

 

 

Fig. A6.3  ねじれ粒界の模式図 [4] 
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Fig. A6.4  計算条件の模式図 

 

 

 

 

Fig. A6.5  twist angleの計算結果：twist angleの分布 
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Fig. A6.6  twist angleの計算結果：twist angleの累積分布 
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Appendix 7  等仕事量仮定によるフェライト＋パーライト組織における

引張特性のパーライト分率に伴う変化の予測 
 

A7.1.  目的 

 本章では、第 4章で用いたパーライト分率の異なる6種の供試材について、供試材に含まれるパ

ーライトの特性が同等であることを示すため、パーライト分率に伴う引張特性の変化の実績と、計

算により求めた特性変化の予測値との対応を調べた。 

 複合組織の特性に与える組織分率の影響を議論するには、分率を変化させた供試材において、個々

の構成組織の特性を揃える必要がある。しかしながら、各組織の特性を確認することは容易ではな

い。フェライト＋パーライト組織の場合、同様に塊状フェライトと島状のパーライトであるように

見えても、個々のパーライトでは熱処理中に生成する場所やタイミングなどによって、フェライト

との合金元素の分配状態や、組織のサイズ、結晶方位が変化する。このため、パーライトの部分の

みを取り出して評価し得たとして、その特性は一定ではない。よって、特性が同等であることを確

認するには、多数のパーライトを評価して平均値を得る必要がある。また、評価手法によっては、

実際の特性への影響とはつながらない場合があることにも注意が必要である。例えば、微小領域の

機械特性を評価する手段としてナノインデンテーション法[1]があるが、評価領域が小さすぎるため、

粒界による強化が巨視的な特性に与える影響を無視してしまうことがある[2]。 

 そこで、本研究では、構成組織の個別の特性を直接評価するのではなく、仮に同じ特性とした場

合に分率変化によってどのような影響が出るかを計算によって求め、その計算結果と実際に実験で

得られた影響とを比較することにした。計算によって得られた分率の影響と実験結果とが同等であ

れば、個別の構成組織の特性が分率を変えても同等である、とした仮定を支持することになる。 

 

 

A7.2.  計算手法 

 計算対象として、引張特性を用いた。二相組織鋼の引張試験における均一伸び領域での加工硬化

挙動は、単相組織の加工硬化挙動を用いて予測することができる[3,4]。その予測には様々な手法が

提案されているが、本検討ではフェライト＋パーライト組織における検討事例[5]のある等仕事量仮

定（Iso-work assumption）[6,7]を用い、パーライト分率（VP）の影響を検討した。 

 等仕事量仮定とは、2 つの異なる加工硬化挙動を示す領域 A、B からなる複合組織において、そ

れぞれの領域が為す仕事量（＝ひずみ量×応力）が等しいとする仮定である。式としては下記の式
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（A7.1）で表される。 

 

σA・dεA = σB・dεB ・・・（A7.1） 

 

 ここで、σA、σBは各領域の応力を、dεA、dεBは同じくひずみ増分を示す。引張変形の当初か

らこの仮定に従えば、Fig. A7.1に示す概念図の通り、２つの領域を代表する真応力-真ひずみ曲線に

おいて、それぞれの真応力-真ひずみ曲線が為す面積が等しくなる。そして、系全体の応力σ、およ

び、ひずみ増分 dεは、A、B それぞれの分率 VA、VBに応じて下記の加算則（A7.2）（A7.3）が成

り立つとすることで、系全体の加工硬化挙動を平易に予測することができる。 

 

σ = VA・σA + VB・σB ・・・（A7.2） 

dε = VA・dεA + VB・dεB ・・・（A7.3） 

 

 この仮定の提唱者であるBouazizらの検討[6]によれば、この仮定によって得られる計算値は二相

組織の加工硬化における上限（等ひずみの仮定）と下限（等応力の仮定）との中間に位置し、有限

要素法を用いた計算結果ともよく対応する。 

 等仕事量仮定による計算には、構成組織単体での真応力-真ひずみ曲線が必要となる。塊状フェラ

イトの真応力-真ひずみ曲線は、第 4章で用いたフェライト単相鋼であるP0材での結果を用いる。

また、供試材の共析点に近い化学組成からなるパーライト単相鋼（Fe-0.61C-0.1Si-1.47Mn、数字は

mass%）を作成し、4.2.2に示した条件で引張試験を行った。Fig. A7.2に、単相鋼におけるＳＳ曲線

を示す。同時に示した破線は、フェライト、パーライトそれぞれの真応力-真ひずみ曲線を表すため、

下記の式（A7.4）（A7.5）で描いた曲線である。フェライト、パーライトの降伏点をそれぞれ 360 MPa、

660 MPaとし、そこまでは 200 GPaをヤング率とする弾性変形とし、降伏以降は、各式で計算され

る応力が降伏点の応力を超えるまでは、降伏点における応力を示すものとする。 

 

σ = 600 - 320・exp(- 8ε) ・・・（A7.4） 

σ = 1080 - 580・exp(-32ε) ・・・（A7.5） 

 

 式（A7.1）を、式（A7.3）に代入することで、軟質組織A に分配されるひずみ増分は、下記の式

（A7.6）から得られる。 
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dεA = {VA + (σA/σB)・VB}-1・dε ・・・（A7.6） 

 

 この式を基に、σA、σBには式（A7.4）（A7.5）をそれぞれ用い、dεを 0.0001として、変形開始

からの加工硬化挙動を計算した。降伏応力として、0.2%耐力（σ0.2%）を評価した。また、加工硬化

係数と真応力が一致する、塑性不安定条件を満たす点における応力を 大引張強度（TS）、同じく

ひずみ量を均一伸び（UEl）とした。これらの評価値は真応力、真ひずみから公称応力、公称ひず

みに換算し、実験結果と比較した。 

 

 

A7.3.  計算結果 

 Fig. A7.3に、パーライト分率（VP）が 10, 30, 50, 70, 90%と変動した場合の、均一伸び領域におけ

る真応力-真ひずみ曲線の計算結果を示す。パーライト分率の増加に伴い、強度が上昇し、均一伸び

が低下する。 

 Fig. A7.4 に、パーライト分率に伴うσ0.2%、TS、UEl の変化を示す。実線は 0%から 100%まで順

に変化させた計算結果を示す。各特性値は、フェライト単相からパーライト単相まで、連続して変

化すると予測される。また、点はFig. 4.9、およびTable 4.2、3に示した第 4章で使用した供試材に

おけるパーライト分率と各特性値との関係を示す。パーライト分率を 0%（フェライト単相）から

21%まで変化させた際の引張特性値の変化は、計算による予測値とよく対応している。 

 Fig. A7.5に、第 4章の供試材のうち、B（VP = 2%）、D（VP = 6%）、E （VP = 15%）の 3つについ

て、実験と計算によって得られた真応力-真ひずみ曲線を比較する。計算によって得られた真応力-

真ひずみ曲線は、単純な特性値のみならず、降伏から均一伸び到達までの加工硬化の挙動を再現し

ている。 

 上記のように、本項での計算結果は第 4章において得られたパーライト分率と引張特性の関係を

再現している。各計算に用いた値は、Fig. 4.7に示したSEM観察によって得られるパーライト分率

の他は、各供試材で共通のフェライト単相、パーライト単相の真応力-真ひずみ曲線のみであり、そ

の他の供試材ごとに異なるパラメターは一切用いていない。このような計算で、組織分率に伴う特

性の変化を精度良く予測できることは、計算に用いたフェライト単相、パーライト単相が各供試材

の構成組織を代表することが妥当であったことを示唆する。すなわち、各供試材におけるパーライ

トの引張特性は同等であったと考えられる。 
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A7.4.  小括 

 等仕事量の仮定に則り、同じフェライト単相鋼とパーライト単相鋼の真応力-真ひずみ曲線から、

フェライト＋パーライト組織における引張特性へのパーライト分率の影響を評価した。その計算結

果は、第 4章での実験で得たパーライト分率の影響と良く対応していた。第 4章では、いずれの供

試材においてもパーライト分率が平衡量であり（Fig. 4.8）、パーライトに含まれる炭素量が変わら

ないこと、また、変態温度（保持温度）が同じであることから、それぞれの供試材に含まれるパー

ライトは同等の特性を有すると判断していた。本章における計算結果と実際に得られた引張特性と

の対応は、この判断を裏付けるものである。 
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Fig. A7.1  二相組織における Iso-W 仮定の概念図 

 

 

 

 

Fig. A7.2  フェライト単相鋼、パーライト単一組織鋼の 

真応力-真ひずみ曲線 
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Fig. A7.3  パーライト分率の変化に伴う均一伸び領域での 

真応力-真ひずみ曲線の変化（計算値） 

 

 

 

Fig. A7.4  パーライト分率に伴う引張特性値の変化（実線：計算値、点：実験値） 

(a) 0.2%耐力, (b) 大引張強度, (c) 均一伸び 
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Fig. A7.4（続き）  パーライト分率に伴う引張特性値の変化（実線：計算値、点：実験値） 

(a) 0.2%耐力, (b) 大引張強度, (c) 均一伸び 
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Fig. A7.5  公称応力-公称ひずみ曲線の計算値と実験結果との比較 

   （太線：計算値（均一伸び領域）、細線：実験結果） 
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Appendix 8  延性脆性遷移挙動における破壊発生現象と破壊発生モデル

との関係、並びにモデルの複合組織への適用に関する考察 
 

A8.1.  はじめに 

 本論文では、Orowan[1]の提案した延性脆性遷移の破壊発生モデルを基に、それを複合組織に拡張

した二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルを提案し、延性脆性遷移挙動とミクロ組織の関係につい

て考察を行った。付録の本章では、基とした Orowan のモデルと実際の破壊現象との関係、並びに

その複合組織への拡張について述べ、第 2章および第4章を補足する。 

 初に、脆性破壊の発生に対する切欠きとミクロ組織の影響について述べ、Orowanの提案した延

性脆性遷移における破壊発生モデルとの関係を示す。Orowanのモデルは、破壊の発生する箇所に局

所的にかかる応力とへき開破壊応力とを比較するものだが、実際にはより広い系を代表する印加応

力とへき開破壊応力とを比較するものとして定性的に利用されている。これは、局所的にかかる応

力と系を代表する印加応力との間に一定の関係が成り立つ場合、横軸を温度として、縦軸を局所応

力と印加応力のいずれにとっても同じ関係が得られるからである。 

 一方、複合組織鋼は、変形に伴う応力の上昇挙動が大きく異なる組織からなるため、系を代表す

る印加応力と局所応力との関係が、組織毎に大きく異なる。組織間の応力分配を考慮し、Orowan

のモデルと同等の破壊発生モデルを構築すると、横軸を温度として、縦軸を局所応力とした場合と

印加応力とした場合とで、異なる関係が得られる。この破壊発生モデルは、延性脆性遷移挙動を定

性的に説明するために考案したものであり、縦軸としていずれを取るかは、目的に応じて選択し、

活用すればよい。 

 

 

A8.2.  延性脆性遷移の破壊発生モデル 

 衝撃に伴う破壊は、材料が受ける応力がその耐力を超え、原子結合が切り離される現象である。

ここで、原子面の分離に要する仕事と、原子面の分離によって新たに生成する２つの表面の持つ表

面エネルギーが等しいと考えて求められる耐力が理想的破壊強度である[2]。フェライトにおける理

想的破壊強度は 48 GPaであるが、実際の破壊はこれよりもはるかに小さい応力で起こる。また、材

料に固有の破壊強度があるとして、均質な材料に破壊強度に相当する応力をかけると、応力のかか

るすべての原子面が同時に破断することになり、実際の破壊現象とは大きく異なる。破壊が、理想

的破壊強度よりもはるかに小さい応力で、局所的に発生・進展する原因として、(1)応力上昇限の存
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在、(2)原子の凝集力の局所的な低下、(3)塑性変形の介入、が挙げられる[2]。 

 (1)の応力上昇源として、き裂などの欠陥が挙げられる。シャルピー衝撃試験などの破壊試験にお

いて試験片に付与されるノッチや疲労予き裂では、その先端に応力集中が生じ、そこで材料は試験

片全体にかかる平均応力と比べてはるかに大きな応力を受ける。Fig. A8.1[3,4]に、切欠き底におけ

る二次元弾性応力分布の模式図を示す。模式図の横方向を x 軸、縦方向を y 軸、紙面垂直方向を z

軸と見なして y軸方向に引張応力を付与する。ここで、切欠き底では z 軸方向の応力は発生しない

ことから、平面応力を仮定すれば y軸方向の応力σyのみ、平面ひずみを仮定すればσxとσyの 2

軸応力状態と考えらえる。(a) 弾性域ではσyは切欠き底からの距離の増加に伴って単調に減少する。

σxは切欠き底では 0であり、切欠き底から離れると増大し、ある程度内部に入って減少に転じて、

再び 0となる。試料全体にかかる応力を高めるとσy、σxは増大するが、σyが降伏応力に達する

と局所的な塑性域が発生し、(b)弾塑性状態へと移行する。ここで、塑性域（plastic zone）の内部に

おける応力σy、σxはいずれも切欠き底からの距離の増加に伴い上昇し、塑性域と弾性域の境界で

大となる。以上のことから、切欠き周辺において、応力が 大となるのは切欠き底からある程度

内部に入った箇所であり、そこで も強い 2軸応力状態（平面応力）ないし 3軸応力状態（平面ひ

ずみ）が達成される。 

 Fig. A8.2に、大畑ら[5]が三次元有限要素法解析により求めた、シャルピー衝撃試験におけるフル

サイズ試験片の板厚中央での切欠き前方での応力分布を示す。この解析は、降伏強度 400 MPa、降

伏比 0.70の鋼材を用いた試験を模擬し、高ひずみ速度負荷による鋼材の強度上昇、塑性仕事による

熱の発生と熱伝導による散逸、さらにその連成効果を考慮して行われている。 大主応力は切欠き

底から約 1 mm離れた箇所で 大となり、その前後では低下する。よって、破壊に対する耐力が試

験片の中で均等であれば、このピーク近辺において破壊が発生する。Fig. A8.2に示すように、応力

のピークは先鋭なものではない。例えば、 大主応力がピークの 95%以上となるのは、切欠き底か

らの距離が 0.55 mmから 1.15 mmの範囲であり、600 μmに渡って高い応力がかかっている。 

 材料の破壊に対する耐力が均質であれば、僅かな 大主応力の変動であっても、そのピークとな

る箇所が破壊する。しかしながら、ここまでに示した組織写真（Figs. 2.2、4.7、5.5、A2.2）からも

明らかなように、鉄鋼材料は数μmオーダーで構造が変化する不均質な組織であり、例えフェライ

ト単相鋼であっても、破壊に対する耐力は場所によって異なる。き裂によるマクロな応力の分布に

加え、局所的な破壊に対する耐力のばらつきを考慮して、フェライト＋セメンタイト組織における

破壊発生挙動をFig. A8.3を用いて説明する。Fig. A8.3には切欠き底の前方にある(a)～(f)の 6箇所に

おける応力と破壊に対する耐力との関係を示す。(a)(b)(f)は、切欠きによって発生する 大主応力の
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ピークから外れた箇所にあり、応力の系全体における代表値（Applied stress）に対してその場に局

所的に働く応力（Local stress）が(c)(d)(e)よりも小さい。(a)は、破壊の起点となる箇所が無く、その

領域における破壊の耐力（Local fracture stress）がLocal stressよりも十分に高いため、破壊は発生し

ない。(b)(f)は破壊しやすい粗大なセメンタイトを含むためLocal fracture stressは低いが、Local stress

はより低くく、この箇所でLocal stress が Local fracture stress を上回って破壊するには高い Applied 

stressが必要となる。 

 一方、(c)(d)(e)は、いずれもFig. A8.2に示した 大主応力がピークを取る箇所に近く、Applied stress

あたりの Local stress は大きい。この中で、(c)は破壊の起点となるセメンタイトが存在せず、高い

Local fracture stressを持つが、(d)(e)にはセメンタイトが存在するためLocal fracture stressが低く、特

に割れやすい粗大なセメンタイトを有する(d)のLocal fracture stressが低い。 

 (a)～(f)を比較すると、系全体を代表するApplied stressを共通指標として、Local stressが高く、か

つLocal fracture stressの低い(d)が、 も小さいApplied stressにおいてLocal stressがLocal fracture stress

を上回り、破壊が発生する。ここで、破壊の発生を支配するLocal fracture stressが も低い領域（

弱部）がFig. A8.2に示すLocal stressの高い領域に十分な頻度で含まれるならば、その値は材料を代

表するへき開破壊応力σF（Fracture stress）として取り扱うことができる。 

 Orowan[1]は、軟鋼における延性脆性遷移温度が切欠きによって大幅に上昇する理由を説明するた

めの予測モデル（Fig. A8.4）を示した。なお、Fig. A8.4中の文字は原典に則って示す。Orowanは、

鋼材を代表するへき開破壊応力（B）の温度依存性は小さいと仮定し、温度に大きく依存する降伏

応力（Fig. A8.4中Y、3Y）と比較している。ここで、２つの降伏応力Yと 3Y は、前者が平滑試験

片の引張における降伏応力であり、後者が切欠き試験片における降伏応力である。両者の比は 1.5

～3の間となり、切欠き試験片のほうが大きい。温度低下によっていずれの降伏応力も上昇するが、

切欠きによって更に大幅に降伏応力が上昇するため、切欠き引張試験片の降伏応力がへき開破壊応

力を上回る温度（T2）は、平滑試験片における温度（T1）と比べて高温となる。 

 このモデルの優れた点は、破壊における主要な要素が延性脆性遷移挙動に与える影響を直感的に

容易に理解できる形で示していることにある。Fig. 1.23に整理したように、破壊現象は材料因子、

応力因子、環境因子が影響する複雑な現象である。Fig. A8.4に示す概念図は、延性脆性遷移という

破壊モードの変化に与える、材料因子（降伏応力、へき開破壊応力）、応力因子（局所応力（縦軸）、

初期切欠（降伏応力の変化（Y→3Y）））、環境因子（温度（横軸））の相関を含んでいる。さらには、

環境因子であるひずみ速度の増大による影響は降伏応力を高めることで、材料因子である粗大介在

物の分布はへき開破壊応力を下げることで、それぞれ延性脆性遷移に与える影響を定性的に表すこ
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とができるように、様々な因子による効果をモデル上で推定することができる。 

 Fig. A8.4における縦軸は、へき開破壊応力が局所的な特性を反映する指標であるため、本来は局

所応力として捉えるべきである。Fig. A8.5は、横軸を温度、縦軸をLocal stress（σ）、奥行軸を系を

代表する印加応力（Applied stress（σ’））とし、降伏応力と破壊応力との関係を示した図である。

図の奥にはOrowanのモデル（横軸温度、縦軸Local stress）を置く。ここで、Local stressとApplied stress

とが温度によらず同一の一次の関係にあるとし、奥のグラフに示されたLocal stressの値を、底面上

にApplied stressとしてプロットしていくと、底面には横軸が温度で、縦軸をApplied stressとする、

Orowan のモデルと同じ図が描ける。このように、Applied stress に対して一定の関係で Local stress

の 大値（Fig. A8.3における 大主応力のピーク高さ）が定まると仮定すれば、Orowanのモデルか

ら縦軸をApplied stressに替えても同じ関係が描ける。 

 実際には、フェライト単相鋼であっても多結晶体であれば、結晶粒ごとの方位やサイズ差などを

反映して、マクロには均質な応力状態であっても、ミクロには不均質にひずみ及び応力が印加され

る。一例として、Fig. A8.6[6]に、フェライト単相鋼において 5%の引張ひずみを付与した際の 50μm

四方の範囲におけるひずみ分布を示す。デジタル画像相関法（DIC 法）によって測定したデータか

らは、ほとんどひずみを受けていない箇所から、平均ひずみ量の倍のひずみを受けている箇所もあ

り、局所的なひずみ量は広く分布していることが分かる。このような、不均質なひずみとそれを反

映した応力の分布は、降伏点の近傍ですでに確認されるものであり[7]、衝撃試験においても発生す

ると考えられる。 

 すなわち、Orowanのモデルは、概念としては破壊の発生するまさにその箇所における局所的な応

力について整理したものではあるが、そのモデルが認知され、使用されるにあたって用いられる知

見は系を代表するApplied stressや、それによって定量化されているFracture stressである[8]。前述の

通り、このモデルは、材料の均質性が高く、Applied stressとLocal stressの間に一定の関係が成り立

つのであれば、縦軸をApplied stressと読み替えても同様な図を与える。このため、これまで様々な

研究において、定性的な検証に広く耐え、用いられてきたと考えられる。 

 

 

A8.3.  複合組織における延性脆性遷移の破壊発生モデル 

 複合組織鋼においても、Applied stressとLocal stressの間には切欠き形状などに応じた一定の関係

が成り立つと期待される。しかしながら、応力-ひずみ関係の大きく異なる組織からなる場合には、

その関係はそれぞれの組織において異なるものとなる。Fig. A8.7に、Appendix 7で用いた等仕事量
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仮定によって求めたフェライト＋パーライト鋼における系全体の示す応力σと、フェライトとパー

ライトのそれぞれの組織が担う応力σα、σPとの関係を示す。変形初期の弾性域では、フェライトと

パーライトのヤング率は等しく、σ、σα、σP は等しい。弾性変形によって σ が高まり、フェライト

の降伏応力 σY,αに到達すると、フェライトは塑性変形を始める。塑性変形による変位当たりの加工

硬化量は弾性変形による応力上昇と比べて小さい。一方、パーライトは引き続き弾性変形を進める

ため、仕事量（変位増分×応力）が各組織で一定となるように、フェライトは代表となる変位増分

よりも大きく変形しつつσαを低く保ち、パーライトでは変位増分は小さいが弾性変形によって大き

くσPを高めることになる。そして、σPがパーライトの降伏応力σY,Pに到達すると、パーライトも塑

性変形を始めるため、フェライトとパーライトの変位当たりの加工硬化量が近しくなり、σα と σP

はともに全体の応力σの増加に伴って上昇するようになる。このような複合組織鋼における応力の

分配挙動は、複合組織鋼の引張試験中に中性子線回折を用いた in-situ 観察を行うことにより、実際

に観察されている[9-11]。 

 このように、系全体の印加応力Applied stressに対し、複合組織鋼ではそれぞれの組織における平

均応力が異なって変化する。各組織における Local stress もまた、同様にそれぞれの組織において

Applied stressに対して異なる変化をすると考えられる。Fig. A8.7に示したApplied stressとそれぞれ

の組織における平均応力の関係が、Applied stressとLocal stressとの関係も定性的に代表すると仮定

することで、Orowanのモデルと等価な図を複合組織鋼に対して描くことができる。 

 Fig. A8.8に、フェライト＋パーライト鋼における 3つの異なる変形温度でのApplied stressとLocal 

stressとの関係を、破壊の起点となると推定されるパーライトでの局所的なへき開破壊応力σF,Pと比

較して示す。ここで、ヤング率はフェライトとパーライトで同一とし、また、パーライトのへき開

破壊応力は温度、組織分率、そしてフェライトとパーライトの変形量に依存しないとする。また、

フェライトとパーライトの降伏応力は温度のみに依存するとし、組織の分率は影響しないとする。 

 (a)は lower shelfに相当する、 も温度の低い場合であり、σ、σα、σPが一致する弾性変形によって

破壊応力に到達する。温度が上昇したmiddle shelfでは、(b)に示す通り、フェライトの降伏応力σY,α

が低下して σF,P を下回るようになる。フェライトが降伏すると、パーライトにおける応力が一段と

高まり、その降伏前にへき開破壊応力に到達する。更に温度が上昇して upper shelfに至ると、(c)に

示す通り、パーライトの降伏応力 σF,P がへき開破壊応力を下回る。フェライト、パーライトともに

降伏して塑性変形を始めると、ひずみ増分当たりの応力の上昇量が小さくなり、Applied stressが高

まりづらくなる。このため、十分に温度が上昇すると、切欠き底でのへき開破壊よりも延性き裂の

発生が先行する臨界ひずみ[12,13]に到達するようになる。 
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 Fig. A8.9に、単一組織における延性脆性遷移を説明するモデル（Fig. A8.5）を、複合組織鋼に対

して拡張した結果を示す。3つの温度に対する縦断面は、低温側からそれぞれFig. A8.8に示した応

力の関係図に対応している。(a)に示す三次元図を、画面奥の温度を横軸、Local stressを縦軸とする

面に投影すると、Fig. A8.9(b)に示すグラフが得られる。これは、本論文のFig. 2.21に示す定性モデ

ル、すなわち、複合組織鋼における二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルである。一方、三次元図

を底面である温度を横軸とし、Applied stressを縦軸とする面に投影すると、Fig. A8.9(c)に示すグラ

フが得られる。これは、本論文のFig. 4.32に示すフェライトの塑性変形開始によるパーライトでの

応力上昇を考慮した二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルを与える。 

 複合組織鋼における破壊発生モデルは、参考とした Orowan のモデルと同様に、延性脆性遷移挙

動を定性的に説明するために考案したものである。縦軸を個別の組織にかかる応力とするか、系の

代表応力とするかは、目的に応じて選択し、活用すればよい。Fig. A8.9の導出に当たって、等仕事

量仮定による応力の分配や、組織分率がへき開破壊応力と降伏応力とに影響しないと仮定したが、

その仮定の確かさなど、今後モデルを活用するうえで確認していく必要がある。 
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Fig. A8.1  切欠き底における応力分布[2]  (a) 弾性状態、 (b) 弾塑性状態 

 

 

Fig. A8.2  シャルピー衝撃試験におけるノッチ底近辺の応力、ひずみ速度、温度上昇の分布[5] 
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Fig. 8.3  引張応力のかかった切欠き底前方における局所的な応力と破壊応力との関係  
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Fig. A8.4 Orowanの示した軟鋼における降伏応力とへき開破壊応力の関係[1] 

B：へき開破壊応力、Y：平滑試験片の降伏応力、3Y：切欠き試験片の降伏応力 

T1：平滑試験片の延性脆性遷移温度、T2：切欠き試験片の延性脆性遷移温度 

 

 

Fig. A8.5  局所応力および印加応力で整理した降伏応力とへき開破壊応力の関係 

σY, σF：局所応力で整理した降伏応力とへき開破壊応力、 

σY’, σF’：印加応力で整理した降伏応力とへき開破壊応力、Ttr：延性脆性遷移温度 

● ： 原点、 ▲ ： 降伏応力、 ■ ： へき開破壊応力 
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Fig. A8.6  フェライト単相鋼における 5%引張加工時のひずみ分布[6] 

 

 

Fig. A8.7  フェライト＋パーライト鋼における引張変形中のフェライトとパーライトへの 

応力分配の予測結果 
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Fig. A8.8  フェライト＋パーライト鋼における印加応力とフェライトおよびパーライトにそれぞれ発生する局所応力との関係 

(a) Lower shelf, (b) Middle shelf, (c) Upper shelf 

σα, σP：フェライト、パーライトにおける局所応力 

σY, α , σY,P, σF,P ：局所応力で整理したフェライトの降伏応力とパーライトにおける降伏応力およびへき開破壊応力 

σY, α’, σY,P’, σF,P ’ ：印加応力で整理したフェライトの降伏応力とパーライトにおける降伏応力およびへき開破壊応力 

●：原点、▲：フェライトの降伏、▼：パーライトの降伏、■：パーライトのへき開破壊  
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Fig. A8.9  フェライト＋パーライト鋼における降伏応力とへき開破壊応力の関係 

(a) 局所応力および印加応力で整理した三次元マップ 

TUM ：upper shelfからmiddle shelfへの遷移温度 

TML ：middle shelfから lower shelfへの遷移温度 

σα, σP：フェライト、パーライトにおける局所応力 

σY, α , σY,P, σF,P ：局所応力で整理したフェライトの降伏応力とパーライトにおける 

降伏応力およびへき開破壊応力 

σY, α’, σY,P’, σF,P ’ ：印加応力で整理したフェライトの降伏応力とパーライトにおける 

降伏応力およびへき開破壊応力 

●：原点、▲：フェライトの降伏、▼：パーライトの降伏、■：パーライトのへき開破壊 
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Fig. A8.9（続き）  フェライト＋パーライト鋼における降伏応力とへき開破壊応力の関係 

(b) 縦軸を局所応力として整理した二次元マップ 

(c) 縦軸を印加応力として整理した二次元マップ 
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Appendix 9  二段階延性脆性遷移の破壊発生モデル適用の確度に関する

半定量的検討 
 

A9.1.  目的 

 本章では、第 2章で提案し、以降の複合組織鋼における延性脆性遷移挙動の考察に用いた、破壊

発生モデル（Fig. 2.21）について、その定量的な確からしさを様々な文献値を用いて考察する。 

 このモデルは Orowan[1]の提案した一般的な延性脆性遷移における破壊発生の定性モデル（Fig. 

2.20）を基に考案したものである。Appendix 8において述べたように、Orowanのモデルは低温でへ

き開破壊、高温で延性破壊が起こる延性脆性遷移が起こる理由を定性的現象論的に説明[2]するもの

である。第 2, 4, 5章では、複合組織鋼における二段階延性脆性遷移に対し、Orowanのモデルを拡張

して考案した破壊発生現象の定性モデルを用いることによって、ミクロ組織と遷移挙動の関係をよ

く整理することができた。 

 これらのモデルはあくまでも定性的なものであり、現象の傾向を表現できるが、定量的な議論は

できない。しかしながら、定性的な適用においても、モデルが想定する事象の半定量性が伴わない

と、事象の可否やそのモデルの根拠が失われる。その場合、例えモデルによって定性的に現象を説

明し得ても、必然性がないとみなして棄却すべきである。本稿での考察の結果を補強し、さらに、

実際の材料開発に対しても提案モデルを適用するには、モデル適用の確度を半定量的に確認する必

要がある。 

 ここで、このモデルが想定する事象とは、降伏応力と破壊応力との関係が温度等の条件によって

変化し、高温では降伏応力のほうが低いが、低温では降伏応力が破壊応力を上回る逆転が起こるこ

とである。鉄鋼材料における降伏応力や破壊応力は様々な組織において検討されており、それらの

文献値を用い、本研究が提案する二段階延性脆性遷移の破壊発生モデル適用における定量性につい

て、考察を行った。 

 

 

A9.2.  温度に伴う降伏応力の変化 

 金属材料の降伏とは、印加される応力に対して転位が運動を開始し、巨視的な塑性ひずみが生じ

ることである。よって、降伏が起こる応力は転位の易動度に依存しており、温度が低下するほど降

伏応力は上昇する[3]。様々な鉄鋼材料における降伏応力の温度依存性が、引張試験によって評価さ

れている。例えば、田中ら[4]は、Tiを添加した極低炭素鋼において引張試験を行い、フェライト単
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相組織における 0.2%耐力と試験温度の関係を報告している（Fig. A9.1）。合金元素をほとんど含ま

ない base鋼では、室温における 0.2%耐力は 100 MPa未満と小さいが、温度の低下に伴って大幅に

上昇し、この材料の延性脆性遷移温度（175 K）近辺では 350 MPaを超える。フェライト単相鋼に

おける 0.2%耐力とその温度依存性は、様々な因子によって変化する。例えば、Fig. A9.1に示す通り、

添加される合金元素によって変化し、Mn や Ni を添加すると、室温における 0.2%耐力は上昇する

が、温度低下に伴う上昇幅が小さくなり、低温では固溶元素を含まないフェライトに比べて 0.2%耐

力が低下する固溶軟化現象[5]を示す。固溶元素のほか、粒径や結晶方位によっても降伏強度の温度

依存性の大きさは変化するが、いずれの場合も、温度の低下に伴ってフェライトの降伏強度が大き

く上昇することには変わりはない。 

 同様に、Fig. A9.2 (a)にフェライト[4]に加えてパーライト[6]、焼戻マルテンサイト[7]、フェライト

＋パーライト[8]、およびフェライト＋マルテンサイト[9]の各組織を有する鋼における 0.2%耐力と

引張試験温度との関係を示す。フェライトにおけるデータは、Fig. A9.1に示したうち、他の鋼材と

Mn 添加量の近い 2 wt%Mn 材における結果を並べた。室温における 0.2%耐力は、フェライトにお

ける 160 MPaから焼戻マルテンサイトにおける 615 MPaまで分布している。フェライトと同様に、

他の鋼種においても温度低下とともに 0.2%耐力は上昇する。Fig. A9.2 (b)に、横軸を温度の逆数（1/T 

[K-1]）として、各組織における 0.2%耐力と引張試験温度の関係を比較した。いずれの組織において

も、0.2%耐力は温度の逆数に対して直線的に変化しており、 小二乗法によって求めた傾きは 4.4

～6.7×104 (MPa・K)であった。Fig. A9.2 (b)における直線は、各組織に対して求めた傾きの平均値（5.3

×104 (MPa・K))を用い、切片のみを各組織に対して変えたものである。それぞれの直線は各組織に

おける 0.2%耐力と概ね対応しており、降伏強度の温度依存性に組織ごとの大きな差異は無いと言え

る。 

 

  

A9.3.  ひずみ速度による降伏応力の変化 

 A9.2において述べた降伏応力（0.2%耐力）は一般的な引張試験によって求められており、試験に

おけるひずみ速度は 1×10-4～1×10-2 と小さい。一方、シャルピー衝撃試験において、試験片のひ

ずみ速度はそれよりもはるかに大きい。鉄鋼材料における降伏応力はひずみ速度の増大に伴って上

昇する[3]ことから、衝撃試験における降伏応力を議論するにはひずみ速度の影響を考慮する必要が

ある。 

 鉄鋼材料の降伏応力に及ぼすひずみ速度および温度の影響は、Benette ら[10]による活性化エネル
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ギー論に則った考察から、Strain rate—temperature parameter （以下、R パラメーター[11,12]と呼ぶ）

によって同時に表すことができる。R パラメーターを式(A9.1)に、R パラメーターと降伏応力の関係

を式(A9.2)に、それぞれ示す。 

 

R = T · ln (A/ε
．

)   ・・・（A9.1） 

σY = B ·exp(C/R)   ・・・（A9.2） 

 

ここで、R はR パラメーター、σYは降伏応力、Tは温度[K]、ε
．
はひずみ速度[s-1]をそれぞれ示す。

また、A, B, C は材料に依存した定数項である。Fig. A9.2に示したとおり、降伏応力の温度依存には

鋼種ごとの差がほとんど見られないことから、490 MPa級鋼（フェライト＋パーライト組織）にお

ける検討結果[11,12]であるA ＝ 1.0×108(s-1)を本検討でも用いた。また、B, C は、Fig. A9.2に示し

たフェライトおよびパーライトにおける 0.2%耐力の温度依存性と、Appendix 7において示したフェ

ライト単相鋼およびパーライト単相鋼の室温における降伏強度（それぞれ、ひずみ速度 2.5×10-3s-1

において 330 MPaと 660 MPa）に合わせ、Table A9.1のように設定した。今回の実験において用い

たフェライトとパーライトの降伏応力の温度ならびにひずみ速度に伴う変化を求めた。Fig. A9.3に、

今回の実験において用いたフェライトとパーライトの降伏応力の温度依存性を、ひずみ速度 0.0001、

1、および 100 s-1において計算した結果を示す。ひずみ速度の上昇に伴い降伏応力が上昇するが、

その上昇量は温度によって異なる。例えば、フェライトにおいて、ひずみ速度が0.0001 s-1から 100 

s-1まで増大することで、室温での降伏応力は 318 MPaから 422 MPaへ（⊿σY = 104 MPa）、200 K

では 364 MPaから 552 MPaへ（⊿σY = 188 MPa）、100 Kでは 552 MPaから 1268 MPaへ（⊿σY = 

716 MPa）、それぞれ増大しており、温度が低いほどひずみ速度の増大に伴う降伏応力の上昇量は大

きくなった。また、Fig. A9.3に示す通り、パーライトにおいても同様に、ひずみ速度による降伏応

力の変化は低温ほど大きくなった。 

 

 

A9.4.  降伏応力と破壊応力との比較 

 続いて、様々な温度で行うシャルピー衝撃試験における、フェライトおよびパーライトにおける

降伏応力と、それらのへき開破壊応力とを比較する。 

 大畑らによる検討[13,14]（Fig. A8.2）では、シャルピー衝撃試験において、破壊が発生すると想

定される応力ピークの箇所におけるひずみ速度は 100 s-1程度である。また、シャルピー衝撃試験に
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おいて印加される応力を求めるには、更に塑性拘束による実効的な降伏応力の増大[15]を考慮する

必要がある。塑性拘束を考慮した三軸応力状態での降伏応力と、考慮しない平面応力状態での降伏

応力との比を塑性拘束係数（plastic constraint factor、λ）[16,17]と呼ぶ。き裂先端におけるλは、例

えば、Irwinら[17]がλ = √(2√2)（ = 1.68）と提唱するように、2前後の値となる[18-21]。 

 パーライトにおける破壊応力σF,Pは、Lewandowsiら[6]およびAlexanderら[23]がそれぞれ求めたへ

き開破壊応力を採用して比較する。いずれもシャルピー衝撃試験による結果を基に、パーライト鋼

における破壊応力の温度と組織サイズに伴う変化を求めており、その値は 1400～2000 MPa の範囲

であった。一方、フェライトを主体とする組織の破壊応力についても、同様の検討を通じて概ね 2000 

MPa強の値が報告[18-21]されている。但し、これらの検討の対象組織はセメンタイトやMA を含ん

でおり、求められた破壊応力はフェライトではなく破壊の起点となるセメンタイトやMA のもので

ある[23,24]。よって、Fig. 2.21で示したフェライトの破壊応力σF,αは 2000 MPaを大きく上回ると推

定される。 

 以上の知見を基に、Fig. A9.4に、シャルピー衝撃試験でのフェライト＋パーライト組織における各

組織の降伏応力と破壊応力とを比較して示す。なお、フェライトの破壊応力σF,αは 2000 MPa を大

きく上回るため、省略した。パーライトにおける破壊応力σF,Pを 1700 MPaと置き、Fig. 2.21で示し

た二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルと比較する。モデル上で upper shelfからmiddle shelfへの遷

移温度 TUM に対応するσF,Pとパーライトにおける降伏応力σY,Pとの交点は 250 K となる。同様に

middle shelfから lower shelfへの遷移温度TMLに対応するσF,Pとフェライトにおける降伏応力σY,αと

の交点は 133 Kとなる。このグラフにおけるσY,αおよびσY,Pは第 4章で用いたフェライト＋パーラ

イト鋼における各組織と対応した引張試験結果を用いて求めているが、そのフェライト＋パーライ

ト鋼における遷移温度（Fig. 4.23）は、TUMが 253 K、TMLが 143 Kであり、このグラフにおける各

応力の交点と良く対応している。 

 ここまで定量的にフェライト＋パーライト組織における 2つの降伏応力と破壊応力とを比較して

きた。実際に定量性を求めるならば、更に、板厚および破壊前の塑性変形に伴う応力集中の度合い

の変化と、印加応力に対する各組織への応力の分配を考慮する必要がある。また、今回は複合組織

の内部における各組織の破壊応力など、実際に求めることが困難な項目には単一組織における破壊

応力を仮定しており、その妥当性も検証されねばならない。二段階延性脆性遷移における破壊発生

モデルは、基とした Orowan の破壊発生モデルと同様に、定性的に延性脆性遷移を説明するための

ものである。更に様々な要素を無理に定量化して用いることはそれに要する労力を鑑みて現実的で

は無い。ここまで述べた通り、降伏応力と破壊応力との関係がモデルと実際とで定量的に大きく乖
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離していないことを確かめたことによって、以降は二段階延性脆性遷移挙動の変化を簡便に理解・

予測するためのツールとして活用すればよい。 

 

 

A9.5. 小括 

 二段階延性脆性遷移の破壊発生を定性的に説明するモデルについて、フェライト＋パーライト組

織での各組織の降伏応力と破壊応力とを文献値から見積もり、定量的な考察を行った。 

 塑性拘束係数を固定し、塑性変形後の応力分配を考慮しない簡易な比較では、シャルピー衝撃試

験におけるパーライトの降伏応力は 250 K以下でパーライトの破壊応力を上回り、フェライトの降

伏応力は 133 K以下でパーライトの破壊応力を上回る。これらの温度は、フェライト＋パーライト

鋼における２つの遷移温度とよく対応している。 

 以上より、二段階延性脆性遷移の破壊発生モデルにおいて想定している事象が、定量的に見て起

こりえないと判断されるものではないと言える。これは、本稿において、このモデルを用いた考察

を補強するものである。 
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Fig. A9.1  フェライト単相鋼における引張試験温度と 0.2%耐力の関係 [4] 

base : 極低炭素低合金鋼（0.002 wt%C-0.03 wt%Ti） 

1Mn, 2Mn : Mn添加極低炭素鋼（数字はwt%Mn） 

1Ni, 2Ni : Ni添加極低炭素鋼（数字はwt%Ni） 
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Fig. A9.2  様々なミクロ組織を有する鋼材における 0.2%耐力と引張試験温度の関係 

(a) 0.2%耐力 vs. 試験温度、 (b) 0.2%耐力 vs. 試験温度の逆数 

α：フェライト単相鋼（2 wt%Mn）[4]、 P：パーライト[6]、tM：焼戻マルテンサイト[7] 

α+ P：フェライト＋パーライト[8]、α+ M：フェライト＋マルテンサイト[9] 
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Table A9.1  フェライトおよびパーライトの降伏強度の推定に用いたパラメーター 

Phase σY, RT (MPa) A B C 

Ferrite 330 1.0×108 2.4×102 2.3×103 

Pearlite 660 1.0×108 5.2×102 1.7×103 

σY, RT : 室温における 0.2%耐力 

 

 

 

 

 

Fig. A9.3  温度およびひずみ速度によるフェライトおよびパーライトの降伏強度の変化 
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  Fig. A9.4  シャルピー衝撃試験におけるフェライトとパーライトの降伏応力と 

        パーライトの破壊応力との比較 

σY,α, σY,P： フェライトおよびパーライトの降伏応力、 

σF,P ： パーライトの破壊応力、λ：塑性拘束係数 
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