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低炭素鋼の塑性変形 されたオーステナイ トの粒界から

生成するフェライ ト粒の形,大 きさと結晶方位
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Shape, Size and Crystallographic Orientation of the Ferrite Grains Formed at 
Grain Boundaries of Deformed Austenite in a Low Carbon Steel

Shiro TORIZUKA, Osamu UMEZAWA, Kaneaki TSUZAKI and Kotobu NAGAI

Synopsis : The influence of plastic strain on the shape, size and crystallographic orientation of ferrite (a) grains formed at the grain boundaries of the 

deformed austenite (y) was studied in a  0.17C-0.3Si-1.5Mn steel. Specimens with a coarse y grain size of 300 pm were compressed at 

1023K and cooled at 10K/s. When the plastic strain increased to 0.4, the shape of a grains changed from plate like to equiaxed, and the aver-

age length of a grains decreased from 12 to  6 pm. However, the average length did not change in the larger plastic strains up to  1.1. On the 

other hand, the average thickness of a grains was constant regardless of the plastic strain. The crystallographic orientations of the a grains 

formed at one y grain boundary were almost the same when the plastic strain was smaller than 0.2 and the a grain shape was plate like. 

However, the orientations were widely distributed, and most of the  al  a boundaries were high angle ones, when the plastic strain was larger 

than 0.4 and the a grain shape was equiaxed. The shape change and a grain refinement by the deformation resulted from the wide distribu-

tion of crystallographic orientations of a grains rather than from the increase in the nucleation rate. The wide distribution of crystallographic 

orientation of a grains is closely associated with the serrated austenite grain boundaries induced by the deformation. 

Key words : grain size; phase transformation; plastic deformation; crystallographic orientation; low carbon steel; grain boundary; ferrite; austenite; con-

trolled rolling.

1.　緒 言

微細 なフェライ ト(α)粒組織を工業的に得る手段のひと

つ として制御圧延1),す なわち塑性変形を受けた未再結晶

状態のオーステナイ ト(γ)からの変態がある。従来,こ の

微細化は(1)γ粒の伸長 と変形帯の導入による単位体積 あ

たりの 「粒界」面積の増加および(2)単 位 「粒界」面積 あ

たりの α粒生成頻度の増加 と関連づけられて説明 されてい

る2)。ここで,「粒界」とは,例 えば γ粒界と同等の優先生

成サイ トとなる変形帯なども含んでいる。(1)は α粒の優

先生成サイ トである 「粒界」の存在密度 を評価 し, (2)で

は 「粒界」におけるα粒の生成頻度能力を評価 している。

なお,以 後本論文においては,粒 界はγ粒界に限定 し,変

形帯および焼鈍双晶等は含めない。

ここで α粒の生成頻度能力を具体的に定量化する場合,

変態後の組織観察からはα粒生成能力を持つサイ トすべて

が働いたかどうかを検証するのは困難であるとい う問題が

ある0例 えば先に生成 したα粒が速やかに成長 して周囲の

サイ トを占有 して しまえば,生 成頻度を定量的に評価する

ための情報を正確に得 ることはで きない。 さらには, γ粒

界上に多くのα粒が生成 したとしても,そ れ らが合体 して

しまうと生成頻度の定量的評価が不確かになる3)。すなわ

ち,得 られた組織から評価する限 り,(2)に おける生成頻

度は結果論的取 り扱いとなり正確な評価ができない。

粒界 α粒の合体については,飴 山ら4)が興味深い報告を

している。すなわち, γ化温度を高温 として十分粒成長 さ

せた場合の直線的γ粒界から生成するα粒は,同 一バ リア

ン トを持つ ものが多く,合 体 しγ粒界に沿ったフィルム状

α粒となりやすい。一方, γ粒界面が湾曲 している場合は,

粒界 α粒の結晶方位 は分散 し, α粒 は合体せず塊状 とな

る。

従来より,制 御圧延 ・制御冷却において塑性変形量を増

加 させると得 られる変態 α粒径がより微細になることが知

られてお り,上 述の ように粒界α粒の微細化が大 きな役割

を果たすと考 えられている。 ところで,飴 山 らが示 したよ

うな粒界 α粒の方位分散が塑性変形量に左右 され,例 えば

塑性変形量の増加とともに方位分散が進み 「合体」 しにく

くなることが起 こるとすると,生 成頻度能力の増加 を伴わ

ず とも粒界 α粒は微細化 して,結 果として見かけ上(2)の

生成頻度 は増加す ることになる。 しか し,粒 界α粒の形,

大 きさ,結 晶方位に及ぼす塑性変形の影響について,塑 性

変形量を大 きく変化 させた系統的な検討は少なく,特 に微

細化 と結晶方位分散の関係については報告 が見あた らな

い。
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従来の塑性変形 を受けたγか らの粒界 α生成に関する詳

細な研究 としてUmemoto ら5)およびAman℃ ら6)の報告があ

げ られ る。 Umemoto らは, 0.12C-0.26Si-1.4Mn-0.04Nb-

0.04V鋼 を用い,γ の未再結晶温度域で ある1113Kで 0%,

30%, 50%の 圧延 を行い,直 ちに953Kの ソル トバス中に投

入 し,塑 性変形 されたγ粒の粒界か ら等温変態で生成する

α粒の生成数を変態初期の組織観察か ら調べた。その結果,

圧下率0%,30%,50%に 対 し, γ粒界か ら生成 したα粒の個

数は,そ れぞれ,41/mm,214/mm,330/mmで あ り, γ粒の

変形量の増加にともなって粒界か らのα粒の生成数が増加

することを報告 している0一 方, Amanoら は0.15C-0.3Si-

1.3Mn鋼 において1073Kで 圧縮ひず み0.6 (圧下率45%)

まで加工 し,そ の後973-893Kで 等温変態 させ, γ粒界か

ら等温変態で生成する単位粒界長 さあた りの α粒生成数を

調べ,ひ ずみが0.2(圧 下率19%)程 度 でα生成数は飽和

することを報告 している。いずれの場合 も等温変態 を扱っ

たものであ り,連 続冷却変態の場合 は不明である。また,

50%以 上の強加工後の粒界 α組織については検討 されてい

ない。さらに, α粒の結晶方位についても調べ られていな

い。

一方 , α粒 の結 晶方位 に関 して は,稲 垣7)お よび柚鳥

ら8)が,制 御圧延鋼のα組織の変態集合組織を報告 してお

り,両 者 とも,主 要方位 を{113}<111>, {332} <113>と 同定 し

た。 しか し,塑 性変形 を受けたγ粒界か ら生成 した α粒

個々の結晶方位については報告 されておらず,塑 性変形 を

受けた一つのγ粒界から生成するα粒が優先的な方位を持

つかなどの詳細は不明である。

そこで本研究では,未 再結晶γ域にある変形温度での塑

性変形量を変化 させ,そ の後,連 続冷却過程で変態生成 し

た粒界α粒について,特 にαの結晶方位に注目して詳細な

検討 を行った。実験に当たっては,粒 界 α粒のみの情報 を

得 るために,十 分大きなγ粒 となるようにした。検討 した

塑性ひずみ は0か ら1.1(圧 下率67%に 相当)の 範囲であ

り,従 来の制御圧延 ・制御冷却で検討 されて きた範囲にほ

ぼ相当する。

2. 実験方法

SM490相 当組成(0.17C, 0.3Si, 1.5Mn, 0.02P, 0.005S, 0.001N;

mass%)の 低 炭 素鋼 を真 空 溶 解,熱 間圧 延 に よ り作 製 し,

長 さ20× 幅15× 厚 さ12mmの 大 き さの試 験 片 を切 り出 し

た。 この試験 片に対 して,加 工熱 処理 シ ミュ レー タを用 い

て, Fig. 1中 の 模 式図 に示 す圧縮 変形 を以 下 の条件 で行 っ

た。試験片 を1473Kに 加 熱後60s保 持 しγ粒径 を300μmに

調整 した後, 10K/sで1023Kま で 冷却 し5s保 持 した後,ひ

ず み速度10/sに て1パ スで圧 縮 を行 った。変形 量 は厚 さ:

12mm→9.6mm(圧 下 率20%),12mm→8mm(圧 下 率33%)

お よび12mm→6mm(圧 下 率50%)の3条 件 で あ る。圧縮

後773Kま で10K/sで 制御冷却 し,そ の後は放冷 した。な

お, Fig. 1に 示す粒 径 測定 領域の 冷却速度 はいずれ も

10±0.5K/sで あることを熱電対 を用いて実験的に確認 して

い る。γ粒径が300μmの 試料 において変形 を施 さず に

10K/sで 冷却 したときのAr3点 は熱膨張測定 より833Kで あ

り,1023Kの 圧縮開始前はγ単相状態であることを確認 し

ている。 また,制 御冷却終了温度である773Kで はγ→α

変態は完了 している。

本研究で行った圧縮変形では,試 験片内部は均一には変

形 されず,ひ ずみは試験片表面か ら中心部にかけて連続的

に増加する0そ のため,一 つの試験片で,様 々なひずみの

部位を観察できる利点がある。そこで,内 部の塑性ひずみ

分布を有限要素法による数値解析で求めた。なお,数 値解

析 結 果 は 実験 で 測 定 した ひ ず み 分布 と一 致 して い

た9)。α粒径の測定位置は,試 験片のTD軸 に垂直な断面の

矢印(a), (b)で示す部分にある旧γ粒界で,粒 界3重 点近傍

を除いた直線的な旧γ粒界に限った。なお,測 定位置では

変形の対称性のためにせん断ひずみ成分は相殺 されてい

る。本論文では,塑 性変形量を試料における観察位置での

塑性ひずみ10)で表す。

粒 界 α粒 の結 晶 方位 解析 には, SEM-EBSD (Electron

Back Scattering Diffraction)法を用いた。各 α粒の代表方位

を決定 し,集 合組織および各 α粒間の方位差角について解

析を行った。方位差角の計算には,ま ず,各 α粒の代表方

位のオ イラー角を方位マ トリックスに変換 しID,2つ の α

粒の方位マ トリックスからその回転行列を求めた。この回

転行列の固有ベク トルが2つ の方位マ トリックスの回転軸

となる。次に,回 転軸に直交するひとつの任意のベク トル

を決め,回 転行列によって変換する。このベク トルと元の

ベク トルのなす角が方位差角 となる12)。結晶の対称性から

24通 りの回転関係が存在するため,計 算では24通 りすべ

て を計算 し,そ の中で最 も小 さな回転角を方位差角 とし

た。

3. 結 果

3・1 粒 界 α粒 の形 と大 きさ

3・1・1 粒 界 α粒の形 の変化

Fig.1に 試 験 片 内部 におけ る塑性 ひずみ 分布のFEM計 算

結果 を示す。試験 片厚 さを12mmか ら9.6mm(圧 下 率20%〉,

8mm(圧 下 率33%)お よ び6mm(圧 下 率50%)ま で 圧縮

した ときの塑性 ひず みは,試 験 片の端部 か ら中心部 にか け

て増 加 し,中 心 部の塑 性ひず み は,そ れ ぞれ, 0.36(圧 下

率30%に 相 当), 0.83(圧 下 率56%に 相 当), 2.1(圧 下 率

88%に 相 当)で あ った。

Fig. 2に γ→α変 態 後 の 試 料 の 光 学 顕 微 鏡組 織 を示 す 。

Fig. 2(a), (b)は 塑 性 ひずみ0と0.05の 部 位 のマ クロな組織写

真 で ある。Fig.2(a)の 塑 性ひ ずみ0の 領域 で は, α粒 が旧 γ
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粒 を とりか こんでお らず,粒 界 αが生 成 しなか った γ粒 界

も認 め られ る。一 方,塑 性 ひず み が0.05の 領 域 で は(Fig.

2(b)),粒 界 α粒 に よって γ粒 は囲 まれて お り,ほ ぼすべ て

の γ粒 界 において粒界 αが生成 してい るよ うで あ る。 この

ことは,わ ずかの塑性 ひずみ によ って粒界 αの生 成 が促 進

され るこ とを示 してい る。

塑性 ひずみ が0.05の 領 域 で γ粒界 に生成 す る α粒 の形 に

注 目す ると,ア スペ ク ト比 が2以 上 の板状 が支配 的 であ る

(Fig. 2(c))。 こ の よ うな板状 を した粒界 αは塑 性 ひ ずみ が

o.2ま で 数 多 く観察 され る(Fig. 2(d))。 しか し,塑 性 ひ ずみ

がO.4以 ⊥ に大 き くな る とα粒 の形 は等軸 状 が大半 とな っ

て い る(Fig. 2(e)～(g))。 こ の よ う に塑 性 ひ ず み の増 加 に

よって板 状の粒界 α粒 の生 成頻度 が減少 し,粒 界 α粒 の形

状 は等軸状 に変化す る。

一 方
,γ 粒 内 に生成 す る αに注 目す る と,塑 性 ひ ず み

0.95(Fig. 2(g))ま で は,針 状 の ウ ィ ドマ ンステ ッテ ン αが

支 配 的で あ る。 しか し,塑 性 ひず み が1.1に な る と,γ 粒

内において も等軸 α粒 が支 配的 にな って い るγ粒 が認 め ら

れ る(Fig,2(h))。 これ ら等軸 αは,変 形 帯 と総称 され る γ粒

内に導 入 され た核生成 サ イ トよ り生 成 した もので あ る。 さ

らに,Fig.2に は示 して いな いが,塑 性 ひ ずみ2で は,い

ずれ の γ粒 内か ら も等軸 α粒 が列 状 に生成 す る よ うに な

り,旧 γ粒界 が識別 で きなかった。 このた め以 下で は,ほ

とん どの γ粒界 に α粒 が生成 し,か つ,旧 γ粒界 が識 別で

きる塑性 ひず み0.05以 上1.1以 下 の範 囲 を取 り扱 うこ とに

した。

3・ 上2粒 界 α粒 の大 き さの変 化

塑 性 ひず み と粒界 α粒 の大 き さの 関係 をFig. 3に 示 す 。

Fig.3(a)は 粒 界 に垂直 な方 向 の α粒 切片(α 粒 の厚 さと呼

ぶ)を 示 し,Fig.3(b)は 粒 界 に平 行 な方 向の α粒 切片(α

粒の長 さと呼 ぶ)を 示 す。黒 丸の 列 は1-5本 の γ粒界 か ら

生成 した α粒 の厚 さまた は長 さを表 し,黒 丸 一つ一 つ が1

個 の α粒 の値 を表 す。 白丸 は一つ の γ粒 界 にお ける平 均値

で ある。 Fig. 3(a)か ら,α 粒 の平均厚 さは塑性 ひず み0.05-

1.0の 範 囲で は6-7μmと ひ ずみ に よらず変化 は な く,最 小

値 と最大値 に も大 きな変化 はなか った。 しか し,塑 性ひ ず

み11で は α粒 の厚 さは若干減少 した。 これ は, Fig. 2(h)で

観 察 され たよ うに, γ粒 内 か らも等 軸 α粒 が生 成す るよ う

にな った ことと関係 が あるの もの と思 われ る。 この よ うに

塑 性ひ ず み1.0ま で の範 囲で は,粒 界 α粒 の形状 は板 状 か

ら等軸状 に変化 したが,粒 界 に垂直 な方 向の α粒 の平均厚

さはほぼ一 定 で ある。

一方
,Fig. 3(b)に 示 す よ うに,α 粒の 長 さは,塑 性 ひ ず

みが0.05-03の 場 合,30μmを 越 え る もの も多 く,平 均 で

も10μmを 越 える。 この よ うな粗大 粒 は塑性 ひず みの増加

に した が って減 少 し,塑 性 ひず み0.4以 上 で は長 さ30μm

を越 える粗大 α粒 は存 在 しない。一方,平 均 α粒長 さに注

目す ると, 12μmか ら塑 性 ひず み の増加 と と もに減 少 し,

塑 性ひず み0.4で6μm程 度 とな ってい る。 しか し,塑 性ひ

ずみ0.5以 上 で は平 均長 さは変 化 せず 一定 と なって い る。

Fig. 1. Plastic strain obtained from FEM calculation at the 
distance from the specimen center for the speci-

mens compressed by 20, 33 and 50% in reduction 
at 1023K.

Fig. 2. Light micrographs of ferrite grains formed at 
austenite grain boundaries in the TD cross-section 
of the specimens which were compressed by 20, 33 
and 50% in reduction at 1023K and then cooled at 
10K/s. Plastic strain was (a) 0, (b) 0.05, (c) 0.05, 
(d) 0.2, (e) 0.4,  (f) 0.78, (g) 0.95 and (h) 1.1.
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(a) (b)

この こ とは,本 実験 条件 の場 合,塑 性 ひ ずみ0.4(圧 下 率

33%に 相 当)以 上の 大 きな塑 性変形 を施 して も粒 界αは微

細化 され ない ことを示 す もの で ある。 この よ うに塑性 ひず

み の 増 加 と と も に 粒 界 αの 大 き さが 飽 和 す る現 象 は,

Amano ら が 等温 変態 実験 に おい てす で に報 告 して い る6)。

本研 究の結 果は,連 続 冷却変態 お よび 等温 変態 に関わ らず,

塑 性 ひず みが一 定以 上 にな ると粒 界 αの大 き さが飽和 す る

ことを示 して い る。 しか し, Amanoら の 報 告 では,飽 和

の起 こる塑性 ひずみ は約0.2で あ り,本 研究 の0.4と 比 べて

小 さい。 この飽利塑性 ひず みの違 いにつ いては4・1節 で検

討す る。

3・2 粒 界 α粒 の結 晶方位

3・2・1 塑 性 ひずみ0.05の 場 合

Fig.4は 観 察 した旧 γ粒 界 が十 分な 平坦 さを保 って い る

場 合(塑 性 ひずみ0.05)の 旧 γ粒 界近傍組織 のSEM像 の 一

例 で あ る。 こ こで は7個 の粒 界 α粒 が観察 され る。 ほ とん

どが板 状 で あ り, 7個 の α粒 の長 さの 平均1直は13μmで あ

る。 ここで,α 粒3は 母相B側 へ成 長 してお り,他 の6つ

の α粒 は母相A側 に成長 して い る。粒 界 上析 出物 は粒 界を

構成 す る2つ の母 相の 少な くとも片方の 母相 と結 品 方位関

係 を有 し,結 晶方位 関係 を持 たない側 の 母相 へ優 先的 に成

長す る と報 告 され て い る13)。 従 って, α粒3以 外 は 母相B

と結 晶 方位関係 を もって生成 した可能性 が高 い。 これ ら7

つ の粒 界 α粒の 方位 解析 結 果 を, Fig. 5の 逆 極 点 図上 に示

すu図 中のND, RD, TDはFig. 1に 示 す試料方位 で ある。α

粒(1, 2, 4, 6, 7)は そ れ ぞれ非 常 に近 い結晶 方位 を持つ こと

がわか る。

Tablelに 各 α粒 問の方 位差 角 を示す 。 Table 1に お い て,

まず 母相Aと 結晶方 位関係 を もって生成 した と考え られ る

α粒3と 他 の α粒の 方位 差 角に注 目す る。 α粒3は, α粒 (1,

2, 4, 6, 7)に 対 して21.8-2930,α 粒5に 対 して は37.1° の 大 き

な方位 差角 を有 して いる。次 に,母 相Bと 結 晶 方位 関係 を

γ : A

γ : 8

もって 生成 した と考 え られ る6つ の α粒 にお ける亙いの方

位差角 につ いて 見てみ る。α粒(1, 2, 4. 6, 7)のTlい の 方位差

角は最 大で も4.90と 小 さく,同 一バ リア ン トの αと見なす

こ とが で きる。 一方,α 粒5は 他 の5つ の α粒(1, 2, 4, 6, 7)

と8.8-11.3° の 方位 差角 を持 ってい る。 と ころで, K-Sの 関

係 が満足 され る24通 りのバ リア ン ト問 にお ける最小 方位

差 角 は10.5° で あ り,最 密 面{110},,ま た は最密 方 向 <111>a,

を 共 有 す る2種 類のバ リア ン トが 存在 す る14)。 方位解 析の

結 果,α 粒5と 他の α粒(1, 2, 4, 6, 7)は 最 密 面 をほぼ共有す

る こ とが わか った。 す なわ ち,α 粒5と 他の α粒 は, 晶 癖

面 を共 有す るわけ で ある が, Fig. 4か らわ か るよ うに, α

粒5と 他の α粒(1, 2, 4, 6, 7)の α/γ界 面の 向 きはほぼ等 しく

妥 当で ある。

3・2・2 塑性 ひずみ0.78の 場 合

Fig.6は 塑 性 ひず み α78の 場合 の γ粒界近傍 のSEM像 の

1例 で あ る。 こ こで は旧 γ粒 界はND方 向 に垂直 とな って

い る。 図 中には,α 粒の粒 界 を トレー ス した模式 図 を挿入

してい る。粒 界 α粒の 多 くは等軸状 で あ る。 Fig. 6に 示 す

旧 γ粒 界に沿 った1か ら27番 ま での粒 界 α粒の方 位 を解析

した 結 果 を,Fig.7(a)の 逆 極 点 図 に示 す 。 α粒 の 方位 は

様 々に 分散 して い るが,ND方 向 では<101>, RD方 向 で は

Fig. 3. Relationship between the plastic strain and (a) the thickness and (b) the length of ferrite grains formed at grain boundaries 
of austenite deformed at 1023 K and then cooled at 10 K/s. The thickness and length represent the grain size perpendicular 
and parallel to the austenite grain boundary, respectively. Solid circles and opencircles represent the thickness or length of 
ferrite grains and their average, respectively.

Fig. 4. SEM photograph of ferrite grains formed at an 
austenite grain boundary. The austenite was de-

formed by 0.05 in plastic strain at 1023K and then 
cooled at 10K/s.
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<111>, TD方 向 につ いて は<101>に 近 い 方位 の α粒 は存 在 し

ないことがわか る。特 に強 い 方位の集 積 は認 め られ ないが,

{113} <110>付 近 の方位の密度 が若干高 い。稲垣7),柚 鳥 ら8)

は,制 御 圧 延 鋼 の α組 織 の 主 要 方 位 を{113} <110>,

{332}<113>と 同 定 したが,本 結果 は これ と矛盾 しない。

Fig. 7(b)の 逆 極 点 図は,粒 界 α粒 の 方位 分散 を示 す もう

一つの例 で
, Fig. 6と 同様 にND方 向 と垂直 にな った旧 γ粒

界において観 察解析 した もので あ る。 Fig. 7(a)と(b)を 比 較

す ると1NDお よ びTD方 向 に関 し, <101>近 傍 の方 位 の α

粒 はな く,RD方 向 につ いては<111>近 傍 の方位の α粒 が存

在 しない ことが共通 してい る。

Fig. 6に 示 した27個 の α粒 問 の 方位 差 角 を測 定 した結

果,す べて の組 合 わせ351通 りの平 均 方位 差 角 は33.9° で

あっ た。 これ ら27個 の α粒 のバ リア ン トにつ いて検 討 す

る。Fig. 4に 示 した塑性 ひ ずみ0.05の 場 合,同 一バ リア ン

トと判断 した α粒(1,2,4,6,7)の 互 いの 方位 羊角 は最 大で

も4.90で あ った。 そこで方位差角5° 以内 を同一バ リア ン ト

と仮定 す る と,27個 の α粒 の うち,粒2-15 (4.2°)のみ で

あっ た。 この 仮定 に したが う と, 26個 の バ リア ン トが 生

成 してい ることに なる。 さらに,同 一バ リア ン トと して8°

まで許 して も,そ の組合 わせ は次 の9つ であ り,組 合 わせ

に含 まれ る α粒の数 は7つ であ った; 粒2-8(5.6°), 粒2-15

(4.2°),粒3-27 (7.0°),粒4-16 (7.1°),粒4-25(6.0°), 粒8-15

(7.6°),粒11-17 (7.7°),粒20-22 (7.7°),粒23-25(8.0°)。 一

方,こ れ らの 組合 わせ に含 まれ ない α粒20個 の 厘いの 方

位差 角はすべて9.0° 以 上 と大 きく,そ れぞれバ リア ン トが

異 なると判断すべ きで ある。 したがって, 27個 の α粒 にお

いて,少 な くとも20個 以kの バ リア ン トが生成 してい る

と判断 で きる。す なわち,塑 性ひず み0.78の 場 合,生 成 す

る粒界 α粒 のバ リア ン トに優先 性 はな く,こ れ はFig. 7の

γ: A

γ: B

(a)

(b)

逆極 点図 に も示 したとお りで ある。 また,27個 の α粒間 に

は32の 粒 界 が存在 す る が,そ の うち隣 接 α粒 の 方位 差 角

150未 満 の 小 角 粒 界 は,α 粒 界3-4 (1370),α 粒 界17-18

(11.IQ)お よ び α粒 界20-22(7.7°)の3つ の みで あ り,す べ て

の粒 界の 平均 方位差角 は35.9° で あった。

4. 考 察

4・1 粒 界 α粒 の等軸 ・微 細化

Fig.3(a)に 示 した よ うに,塑 性 ひ ずみ が1ま で の範 囲で

は,塑 性 ひず み が増 加 して も粒 界 α粒 の厚 さは変 化 しな

か った。 この結 果は,粒 界 α粒の成 長速度 に及ぼす γの塑

性 変形 の影 響 が非 常 に小 さい こ とを示 してお り,す で に

Umemotoら15)に よ って指 摘 されてい る。α粒 の成長速 度式

におけ るparabolic rate constant Aは 式(1)で 表 され る。

(1)

ここで, Dは γ中の炭素の拡散 係数,Cγ, Cαは,そ れぞれ,

γ/α界面 の γ側 お よび α側 の 平衡 炭 素濃 度,q)は 変 態 前の

γ中の 平均 炭素 濃 度 で あ る。式(1)か ら, γの 塑性 変 形 に

Fig. 5. Inverse pole figures of the crystallographic orienta-

tions of the ferrite grains formed at the austenite 

grain boundary shown in Fig. 4. The plastic strain 
was 0.05.

Table 1. Misorientation angles (•‹) between the  ferrite 

grains formed at an austenite grain boundary 

shown in Fig. 4. The plastic strain was 0.05.

Fig. 6. SEM photograph of ferrite grains formed at an 

austenite grain boundary. The austenite was de-
formed by 0.78 in plastic strain at 1023K and then 
cooled at 10K/s.

Fig. 7. Inverse pole figures of the crystallographic orienta-
tions of the ferrite grains formed at the austenite 
grain boundary. The plastic strain was 0.78. (a) The 
orientations of the ferrite grains shown in Fig. 6 
and (b) the orientations of the ferrite grains formed 
at another grain boundary.
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(a) Plastic  strain=0.05 (b) Plastic  strain=0.78

よってD, Cγ, Cαが 変化す れば,α 粒の成長 速度 が影 響 を受

ける ことがわか る。Umemotoら は15),塑 性 変 形 を受 けた γ

はひ ずみ エ ネル ギ ーの増 加 に よってCγ が大 き くな る可能

性 を述べ てい るが,冷 間強 加工 で得 られ るよ うな転 位密度

2.5×1011/cm2に 相 当す る50J/molと い う大 きなひ ず み エ ネ

ルギ ーを与 えて もαの成 長速度 の増加 はせいぜ い10%以 下

と見積 もってい る。彼 らの検 討結 果に従 えば,本 実験 で用

いた加 工温度1023Kで は 冷 問加工 と比べ て γ中に導 入 され

る転位密度 は低 く,ひ ずみ エ ネル ギー によ る成長速 度の増

加 は無 視 で きる ことに な り, Fig. 3(a)の 結 果 は妥 当 と考 え

る。

α粒 の長 さにつ いて は, Fig. 3(b)に 示 したよ うに,塑 性

ひずみ0.4ま で はひず みの増加 とと もに平均長 さが減少 し,

塑 性 ひ ず み0.4以 上 で は平 均 長 さ は ほぼ 一 定 とな った 。

Fig. 4に 示 した塑 性 ひ ずみ0.05の 場 合,ア スペ ク ト比 が2

以 上 の板 状 の α粒 が 主 で あ った が,そ の 生 成 の推 定 図 を

Fig. 8(a)に 示 す。 飴山 らは4),γ 化 温度 を高温 と して十分粒

成 長 させ た場合 の直 線的 γ粒 界 に生成 す る板状 の α粒内部

には亜粒界 が存在 す るこ とを明 らかに し,同 一バ リア ン ト

の α粒 が合体 した結果で あ ると報告 して い る。 したが って,

Fig. 4の 板 状 α粒(1,2,4,6,7)も,単 独の粒 が それぞれ成長

した(Fig. 8(a)-1)と い うよ りも,Fig. 8(a)-2に 示 す よ うにそ

れぞれ複 数の 同一 バ リア ン トの α粒 が成長 して合体 した と

考 え る方 が 妥 当で あ ろ う。Fig. 4の α粒5は 等 軸 粒で ある

が,Tablelで 述 べ た よ うに他 の α粒 と異 な るバ リア ン トで

あ った。 この ため隣接 α粒 との合体 がお こ らず等軸 微細 に

保 持 され た と考 え ることがで きる。

塑性 ひず み0.4ま で は,ひ ずみ の増加 と ともに粗大 な板

状 αの生成 が抑制 され,粒 界 αの平均長 さが減少 した(Fig.

3(b))。 す なわ ち,種 々のバ リア ン トの粒界 αが生成 す る こ

とによって隣接 α粒 の合体 が抑制 され,平 均 α粒長 さが減

少 したわ け で あ る。 この場 合,Fig. 8(b)-2に 示 す よ うに,

単 位粒 界面積 あた りの核 生成頻 度が塑性 ひずみ0.05の 場 合

(Fig. 8(a)-2)と 同 程度 で あっ た として も,α 粒 の結 晶方位 が

様 々に分散す ることに よって α粒 の合体 が抑制 され,結 果

と して微細 な α粒組 織 が形成 され るとい う機 構 を考 える こ

とがで きる。 もち ろん, Fig. 8 (b)-1に 示 す よ うに,核 生 成

頻度の増加 と結晶方位の分散が同時に生 じたことも考 えら

れる。 しかし,隣 接 α粒のバ リアントが同 じであれば合体

が生じ,核 生成頻度の増加が微細化に有効に作用 しないこ

ともありえる。本研究の結果は,粒 界 α粒の微細化のため

には,単 なる核生成頻度の増加は意味が無 く,異 なるバ リ

アン トの α粒を数多く生成 させることが重要であることを

再認識 させ るものである。

本研究 における重要な知見として, Fig. 3(b)に示 したよ

うに塑性ひずみ0.4以 上ではα粒の長 さが変化 しないこと

があげられる。近年,強 加工を利用 したα粒の微細化が検

討されているが,本 研究の結果は,単 なる強加工の付与で

は粒界 α粒 を微細化できないことを示すもので重要であ

る。γ粒界からの α粒の生成は,γ 粒および近傍の変形組

織と密接に関係す るはずである。 したがって,塑 性ひずみ

0.4以 上において変形組織が一定であれば,粒 界 αの生成

にも変化がないことになる。高温変形においては最初ひず

み とともに変形応力が増加 した後に変形応力が一定 とな

る,い わゆる動的回復型の応力-ひ ずみ曲線を描 くことが

良く知 られている。さらに,定 常応力状態ではセルサイズ

などの変形微視組織も変化 しないことが知られている。そ

こで,本 研究で用いた試料の高温での応力-ひ ずみ曲線を

検討するために,直 径8mm高 さ12mmの 円柱試験片を用

いて圧縮試験機による実験を行った。結果 をFig. 9に 示す。

ひずみ速度10/sの 場合,定 常応力状態 となるひずみは変形

温度の低下とともに若干増加 しているが,い ずれの場合 も

圧下率30%(ひ ずみ0.36)以 上でほぼ定常応力状態となっ

ていることがわかる。この結果は,動 的回復のためにγの

変形微視組織が高ひずみでは変化 しないことを示すもの

で,こ のために粒界 α粒の大 きさが高ひずみ域では一定で

あったことが示唆 される。

緒言 および3・1・2節 で も述べたように,塑 性ひずみが

一定量以上になると粒界αの大きさが飽和する現象はすで

にAmanoら が等温変態実験において報告 しているが,飽

和の起 こる塑性ひずみは0.2で あり,本 研究の0.4と 比べ小

さい。 Amanoら は,本 研究 とほぼ同 じ組成の0.15C-0.3Si-

1.3Mn鋼 を試料 として用いている。 また, 973-893Kと 等

温変態温度を変化 させても飽和ひずみは約0.2と 変わ らな

いと報告 している。 したがって,飽 和ひずみの違いの原因

を試料化学組成のわずかな差や変態温度域の違いに求める

ことは難 しい。前述の考 え方にしたがうならば,両 研究に

おいて加工条件が違い,定 常応力状態 となるひずみが異

なったと考 えるべ きである。加工温度は本研究では1023K

であり, Amanoら は1073Kで ある。ひずみ速度は本研究で

は10/sで あり, Amanoら の報告で は記述 されていない。

Fig. 9に 示すように,本 試料の場合,加 工温度1073Kで ひ

ずみ速度を低下させると定常応力状態となるひずみが減少

す る傾向にある。 したがって, Amanoら の用いたひずみ

速度が本研究と比べて小 さければ,応 力-ひ ずみ曲線の形

Fig. 8. Schematic drawing of nucleation, growth and coa-

lescence of the ferrite grains formed at an austenite 

grain boundary. The triangle in the circle represents 
the crystallographic orientation of the ferrite 

grains.
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から,粒 界 αの微細化が飽和する塑性ひずみの違いを説明

することが可能である。 しかし,詳 細は今後の実験が必要

である。

4・2 粒界 α粒の結晶方位の分散化

γ粒界か らのα変態では,γ 粒界を構成 す る2つ の γ粒の

いずれかとK-S関 係 を満足する合計48通 りのバ リアン ト

が選択可能である。48通 りのバ リアン トの存在にもかか

わらず特定のバ リアン トの粒界αが優先 的に選択 される原

因については, LeeとAaronson16,17)に よって理論的 に検討

され,飴 山ら18>よって系統的実験が行われた。飴山 らによ

れば,粒 界 αは γ粒界 を構成す る2つ の γ粒のいずれか一

方 とK-Sの 関係を満たして生成する。この とき,ま ず,そ

の γ母相の4つ の最密面{111}の うちγ粒界面に対 して,な

す角の最 も小さな面をK-Sの 面平行関係にもつバ リアン ト

が選択 される。これはαの晶癖面が{111}γで,晶 癖面 と粒

界面のなす角が小 さい方が α核生成によるγ粒界の消滅面

積が大 きく,核 生成の活性化エネルギーが減少するためで

ある。 このような晶癖面{111}γと粒界面の関係からバ リア

ントは6通 りに制限 され る0こ の中から, K-S関 係 を有 さ

ない側のγに対 して最も整合性がよいバ リアン トが存在す

るときに,単 一のバ リアントが選択 され ることになる。

本研究では,塑 性ひずみ0.05の 場合(Fig. 4, 5), α粒は板

状が支配的で優先 的なバ リア ン トが観察 された。 また,

Fig. 2(d)に示 したように塑性ひずみ0.2ま では,板 状のα粒

が生成するγ粒界が認め られた。 この結果は,飴 山らの指

摘にしたがえば,塑 性ひずみ0.2ま では,平 坦なγ粒界が

存在することを意味する。そ して,隣 接 α粒の合体による

粗大板状 α粒の形成を抑制するためには,本 実験条件では

塑性ひずみ0.4(圧 下率33%に 相当)以 上の塑性変形 を与

える必要があることがわかった(Fig. 2, 3)。

塑性ひずみ0.78の 場合, Fig. 6とFig. 7に 示 したように,

粒界α粒のバ リアントの選択に優先性は認められず種 々の

バ リアン トが生成 していた。このようなバ リアン トの分散

化の要因と して次の3つ をあげることがで きる。第1は,

塑性変形によって局所的な結晶方位回転が起 こり粒界近傍

のγの結晶方位が変化することである。第2に, Furuhara

ら19)が指摘 したように,粒 界近傍に蓄積 した転位の応力場

の影響が考 えられる。転位蓄積による応力状態が一つの粒

界の場所場所で異なれば,生 成するα粒のバ リアン トが変

化する可能性がある。第3に,塑 性変形によって γ粒界面

が局所的に変化することがあげられる。粒界面方位が変化

すれば粒界α粒のバ リアン トが変化す ることは飴山 ら18)が

指摘 したとおりである。

第1の 要因である塑性変形による粒界近傍の局所的な結

晶回転については,最 近著者 らの一部が,室 温で もfcc相

が安定なFe-36Niイ ンバ ー合金 を用いて検討 を行ってい

る20)。本研究 と同 じ加工温度1023Kと ひずみ速度10/sで,

本研究 よりも大 きな圧下率75%を 与 え,変 形後に水冷 し

て粒界近傍の組織 をTEM観 察 した。その結果,粒 界近傍

の結晶方位変化は数度以下と小 さいことを明 らかに した。

したがって,粒 界 αのバ リアン トの分散化は,粒 界近傍の

母相γの結晶方位変化では説明できないと考 える。

第2の 要因である転位蓄積による応力状態については明

確 なことはい えないが,上 述 したインバ ー合金 を用いた

TEM観 察によると粒界近傍の変形組織はセル組織で,粒

界に沿ってセル組織や結晶方位に大 きな変化が認められな

かったことから,そ の影響は小 さいと考 える。

第3の 要因である粒界面の局所的な変化 を検討するため

に,高 温変形 したインバー合金の粒界組織を観察 した。一

例 をFig. 10に示す。加工温度1023K,ひ ずみ速度10/s,圧 下

率75%で 圧縮 した試料の塑性ひずみ0.8の 領域の光学顕微

鏡組織である。粒界 は4μm程 度の周期で凸凹 してい る。

このような高温変形による粒界の凸凹化は, 1023Kで 変形

して焼入れたFe-2Mn-0.36C合 金マルテンサイ ト組織の旧

γ粒界でも観察 されている21,22)。したがって,本 研究の試

料の場合,変 形後に水焼入れを行 って もγ粒界か らのα粒

の生成を抑制することができずγ粒界の形状 を観察するこ

とはで きなかったが,γ 粒界にはFig. 10に示 したような凸

凹が導入 されていたと推察で きる。このように粒界面が局

所的に様 々に変化す るために,粒 界 α粒の優先生成バ リア

ン トが局所的に変化 して,結 果的に様 々なバ リアン トのα

粒がひとつのγ粒界か ら生成 したと考 える。つ まり,粒 界

α粒の微細化のためには,単 なる核生成頻度の増加は意味

が無 く,異 なるバ リアン トの α粒を数多く生成 させること

が必要であるが,バ リアン トの分散化のためにはγ粒界面

の凸凹化すなわち粒界面方位の局所的な変化が重要である

と考える。

ところで,柚 鳥 ら8)は制御圧延鋼の変態集合組織 に関 し

て,集 合組織の集積度が圧延後(50～80%圧 延)の 冷却速

度によって変化することを報告 している.す なわち,α+

Fig. 9. Stress-strain curves of the steel used. Cylindrical 

specimens were compressed at 973, 1023 and 
1073K at a strain rate of 10/s for solid curves and 
at 1073K at a strain rate of  0.1/s for a broken curve.
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パ ー ライ ト(P),ア シ キュ ラー α,マ ル テ ンサ イ トのいず れ

において も変態集合 組織 の主方 位 は{113}<110>, {332}<113>

で あ るが, α+Pに お け る主方位 の集 積度 はア シキュ ラー α

とマルテ ンサイ トに比べ弱 い と報 告 して い る。 この ことは,

加 工硬 化 γか らの相変態 の場 合,粒 界 上変態 生成物 は本研

究 で明 らか にな ったよ うに特定 バ リア ン トの優先 性 がない

の に対 して,必 ず しも γ粒界上 か ら生 成 しない マル テ ンサ

イ トや アシキュ ラー αで は,バ リア ン トの優先性 が強 い と

すれ ば,う まく説 明 がで きる。 実際 に,古 原 らはβ型 チ タ

ン合 金 の加 工 され た母相 β粒 内 か ら α粒 が生成 す る場 合,

α粒 の バ リア ン トは 著 し く制 限 され る こ と を示 して い

る23)。 柚 鳥 ら が用 い た試 料 の γ粒 径 は30μmと 小 さ く,

α+P組 織 を形成 す る α粒の 大半 は γ粒界 か ら生成 した と考

えてよ く,粒 界 α粒 には特定バ リア ン トの優先性 がない た

めに主方位 の集 積度 が弱 くなった と解釈 で きる。す なわち,

変 形 γ粒 界 を主た る α生成 サ イ トとすれ ば,弱 い変態 集合

組織 の鋼 が得 られ,γ 粒 内 を主 たる α生成 サ イ トとす れば

強 い変態集 合組 織の鋼 が得 られ るこ とに な り,今 後 の材料

設 計の一つ の指針 と したい。

5.　 結 言

SM490相 当 の 低 合 金 鋼(0.17C-0.3Si-15Mn,γ 粒 径

300μm)に お いて,塑 性変 形 を受 けた γの粒 界 か ら生成 す

る α粒 の形,大 き さ,結 晶方 位 に及 ぼす塑性 ひず みの影響

について検討 を行 い,以 下 の結論 を得 た。

(1) 塑 性 変 形 を受 け た γ粒界 に生 成 す る α粒 の形 は,

塑 性 ひ ずみ02以 下 で は スペ ク ト比2以 上 の板 状 で あ る

が1塑 性 ひずみ0.4以 上 で は等 軸状 とな る。

(2) 塑 性 変形 を受 け たγ粒界 に生成す る α粒 において,

γ粒 界 に垂直 方 向の 粒切 片(厚 さ)は 塑 性 ひず み0.05-1.0

の 範 囲 で変 化せ ず6-7μm程 度 で あ る。 一方,粒 界 に平 行

な方 向 の α粒 切片(長 さ)は,12μmか ら塑性 ひ ずみ の増

加 とと もに減少 し,ひ ずみ α4で6μm程 度 とな る。 この微

細 化 は,板 状 αの生成頻 度の低 下 に起 因す る。 しか し,生

成 す る α粒 が等 軸状 とな る塑性 ひず みが0.4か ら1.0の 範 囲

ではα粒長さは変化 しない。

(3) 塑性ひずみ0.05の 領域の γ粒界か ら生成するα粒

のバ リアン トには優先性があり,互 いに近い結晶方位の α

粒が多く生成す る。このため,α 粒界の大半は小角粒界と

なる。一方,塑 性ひずみ0.78の 領域のγ粒界か ら生成 した

α粒のバ リアン トには優先性がなく,さ まざまな結晶方位

の α粒が生成する。このため α粒界の大半は方位差角15°

以上の大角粒界 となる。

(4) α粒の等軸化および微細化には,塑 性ひずみによ

る単位粒界面積あた りの核生成頻度の増加以前に,γ 粒界

か ら変態生成するα粒の結晶方位が様々に分散することが

重要である。 この結晶方位の分散化は,塑 性変形によって

γ粒界に凸凹が生 じ粒界面方位が局所的に変化す ることに

起因す る。

本研究の遂行にあたり,ひ ずみ分布解析 に関 して金属材

料技術研究所井上忠信工学博士に多大なご協力をいただい

た。
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Fig. 10. Light micrograph of a serrated austenite grain 

boundary of Fe-36Ni. The austenite was de-
formed by 0.8 in plastic strain at 1023K and then 
water-quenched.
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