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第 1 章 序論 

 

1.1 本研究の背景 

鉄鋼材料は、自動車、鉄道、航空機等の輸送機器あるいは高層ビルや橋梁といった建

築部材として幅広く使用されており、現代社会において欠かせない構造材料の一つであ

る。特に近年では、社会的な高強度化ニーズの高まりによって、高強度鋼の研究が注目

されており、Fig. 1-1[1]に示すように、他の相変態組織に比べて高強度を有しかつ幅広い

強度レベルをカバーすることが可能なマルテンサイト組織に関する研究が盛んに行われ

ている。現在、使用されている自動車用鋼板の引張強さは、約 0.3 GPa～1.8 GPa 超級ま

で広い強度レベルの材料が実用化されており[2]、更なる高強度鋼を開発する上では、鉄

鋼材料におけるマルテンサイト組織の力学特性や強化機構を解明することが重要であ

る。 

マルテンサイト組織の中でも、炭素(C)量が 0.6mass%以下の鋼材を焼入れすることで

得られるラスマルテンサイト組織は、高強度鋼の基地組織として利用されており、古く

から多くの研究がなされているため、ラスマルテンサイト組織に関する力学特性や強化

機構について膨大な研究成果が蓄積されている。特に、過飽和に固溶した C による固溶

強化は、ラスマルテンサイト組織の重要な強化因子の一つであり、Fig. 1-2[3]および Fig. 

1-3[4]に示すように、C 量の増加に従って、ビッカース硬さ、引張強さ、降伏応力(0.2％

耐力)が増加する。また、C の固溶のみならず、ラス、ブロック、パケット、旧オーステ

ナイト粒界といった階層的下部組織の存在[[5], [6], [7], [8], [8], [9], [10], [11], [12]]も強化

因子として寄与していると考えられている。ラスマルテンサイトは、前述のように複雑

な階層的下部組織を有していることもあり、結晶粒径の定義が明確とはなっていない

が、パケット径やブロック径との間に Hall-Petch の関係が成立する[13]。最近の研究[[7], 

[10], [11], [12]]では、ブロック境界が転位の運動に対して効果的な障害物として働くこと

から、ブロック境界が有効結晶粒径であるとの見方もある。また、引張試験における降
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伏挙動では、晶癖面の配向に起因して優先的に降伏する塑性異方性[[5], [6], [7], [8]]も報

告されており、ミクロ組織と力学特性が密接な関係を持っていることが分かる。当然、

ミクロ組織の中には、格子不変変形によって導入された高密度な転位[14]も含まれてい

ることから、転位も重要な強化因子の一つである。このように、複数の強化因子が複合

的に働き、一般的にはこれらの単純加算則でマルテンサイトの強化機構が議論されてき

た。しかし、最近では、新たな強化因子の一つとして、残留応力の影響[[15], [16]]が報告

されている。 

古くは 1950 年代に、Muir ら[17]によって残留応力が力学特性に及ぼす影響が報告され

ており、焼入れマルテンサイトが示す低い弾性限(300MPa～500MPa)は(Fig. 1-3 参照)、焼

入れによる残留応力が原因であると指摘している。また、Lesile と Sober らは[18]、塑性

変形の初期段階における見かけ上の高い加工硬化率は、残留応力緩和の結果であると述

べている。最近では、Hutchinson らが[[15], [16]]、ミクロ組織中に微視的な残留応力を組

み込んだ結晶塑性有限要素法解析によって、引張試験中におけるマルテンサイトの連続

降伏挙動を適切に表現でき、さらに引張変形後の中性子回折法で見られる回折ピークの

非対称性やピークの狭小化を再現できることを報告している。しかしながら、残留応力

の分布や発現機構を定量的に評価し、それが力学特性に及ぼす影響を報告した例は、未

だにない。 

そこで本論文は、マルテンサイト組織中に発生する微視的な残留応力を定量的に評価

し、その発現機構とそれに伴う力学特性評価、特に、低温脆性破壊への影響を検討した

ものである。 
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Fig. 1-1. Strength levels of various transformation products in steel. Figure based on 

[1]. 
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Fig. 1-2. Hardness of as-quenched martensite in steel as a function of carbon content. 

Figure reproduced from [3]. 
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Fig. 1-3. Stress-strain curves of as-quenched martensitic steels with different carbon 

content. Figure adapted from [4]. 
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1.2 残留応力の定義とその測定手法 

1.2.1 巨視的残留応力と微視的残留応力 

残留応力は外力を除去した後でも物体内に存在する応力のことであり、Hooke の法則

によって残留応力を生み出すひずみを残留ひずみと呼ぶ。残留応力は、塑性変形や熱膨

張、相変態など、局所的な変形が不均一に生じた場合に発生するため、残留応力の分布

は一様ではない。ただし、物体の平衡状態を満足するため、物体全体の残留応力は釣り

合う性質を持っており、このことから内部応力と呼ばれることもある。本研究では、こ

の応力の釣り合いに着目した議論を行うため、以降では内部応力という呼称に統一す

る。 

鋼を焼入れた場合、材料の表面と内部で温度勾配が生じ、表面に遅れて内部で体積膨

張を伴ったマルテンサイト変態が生じる。このようなマルテンサイト変態の時間ならび

に場所による差異は鋼材表面に顕著な引張内部応力をもたらし、焼割れや疲労限の低下

など、材質劣化につながることが良く知られている。このようなマルテンサイト変態の

時間ならびに場所による差異を考慮すると、マルテンサイトはオーステナイト粒界など

を優先サイトとして不均一核生成するうえ、個々のマルテンサイト晶は固有の変態ひず

みを生み出すため、結晶粒サイズでも内部応力が発生すると予想される。さらに、より

微視的な視点では、成長した個々のマルテンサイト晶が会合する界面では不均一なひず

みを生み出し、格子不変変形によって導入された転位も原子スケールでの内部応力を発

生させる。すなわち、マルテンサイト組織中には、鋼材表面に発生するような巨視的な

内部応力に加え、ミクロ組織中に存在する微視的な内部応力も内在する。これらの内部

応力は、便宜的に長さスケールに応じて 3 つに分類されており、大きい順より Type-Ⅰ、

Type-Ⅱ、Type-Ⅲと呼ばれる[19]。Fig. 1-4 に α 相と β 相から成る多結晶組織中での内部応

力状態を模式的に示す。Type-Ⅰは、複数の結晶粒にわたって長範囲に分布する巨視的な

内部応力であり、加熱・冷却が不均一で急激な温度勾配を持つ溶接部品に存在する熱応

力や機械加工によって導入される残留応力である。そのため、前述のように、マルテン
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サイト変態の体積膨張によって生じるような鋼材表面に発生する引張内部応力は Type-I

の内部応力に相当する。一方で、Type-Ⅱは、単一の結晶粒内部に存在する平均的な微視

的内部応力を意味し、これは個々のマルテンサイト組織中に分布する固有の変態ひずみ

に起因した内部応力に相当する。そして、Type-Ⅲは格子欠陥周りの応力など結晶粒内で

不均一に分布する微視的な内部応力である。通常、数十 mm オーダー以上の機械部品や

大型構造物の巨視的な力学特性を研究する場合、Type-Ⅱや Type-Ⅲの内部応力は無視され

る傾向にあるが、ミクロ組織が力学特性に大きな影響を与えることを考慮すると、ミク

ロ組織に依存して分布する Type-Ⅱあるいは Type-Ⅲの内部応力が力学特性に影響を与え

ることは明らかである。このように、材料の強度や破壊メカニズムを評価する上では、

単に巨視的な内部応力を測定するだけではなく、微視的に分布した内部応力状態をも考

慮して、材料の変形挙動や強度発現機構を考察することが重要であろう。 
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Fig. 1-4. Schematic illustration of Type-I, II, and III internal stresses in a two-

phase polycrystal material. 
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1.2.2 微視的な内部応力分布に適した測定手法 

金属などの結晶材料における内部応力測定では、X 線や中性子線などの回折法を用い

た手法が広く用いられている。特に、中性子回折法は、中性子が電荷を持たないため、

電子によって散乱される X 線に比べると透過性が高いので、材料内部の残留応力を測定

できる方法として注目されている。Fig. 1-5[20]は、中性子回折法によって測定された配

管溶接部近傍の内部応力分布を示す。このように、溶接構造物のような材料全体の巨視

的な内部応力いわゆる Type-Ⅰの内部応力を測定する上では有効な手段と言える。また、

材料の集合組織や転位密度などのミクロ組織因子をバルク平均で評価できることから、

マルテンサイト組織の巨視的な変形挙動や強度発現機構を理解する上では、非常に重要

な手法である[[21], [22], [23], [24], [25], [26], [27]]。しかしながら、X 線回折法や中性子回

折法などのビーム径は比較的大きく、その空間分解能が低いため、ラスマルテンサイト

組織のようなミクロ組織に依存して不均一に生じた内部応力場の空間分布を特定するこ

とは難しい。さらに、これらの測定方法は、基準となる無ひずみ状態における格子面間

隔が必要なため、すでに高密度の格子欠陥を含むようなマルテンサイト組織に適応させ

るためには、様々なミクロ組織状態を考慮する必要がある。そこで、最近では、このよ

うな課題を克服するため、集束イオンビーム(FIB: Focused Ion Beam)による微細加工によ

って、ミクロスケールに分布した残留ひずみを直接評価する手法が開発されている[[28], 

[29], [30]]。この手法では、Fig. 1-6[31]に示すように、FIB によって試料表面にリング状

の溝を加工し、外部拘束を除去することで内部応力を解放する。そして、同一視野で観

察された加工前後の SEM 像を比較することで加工部内の残留ひずみ量を取得し、Hooke

の法則から内部応力を評価している。その他にも、FIB を用いたスリット加工法[32]や穿

孔法[33]などミクロスケールに内部応力を評価する手法が確立されている。これらは試

料表面上における内部応力測定に限定されるものの、ラスマルテンサイト組織のような

ミクロ組織に依存した局所的な内部応力いわゆる Type-Ⅱの内部応力を測る上では有効な

手段である。そこで本研究では、これらの方法を利用して、変態後のマルテンサイト中
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に存在する Type-Ⅱの内部応力に焦点を当てた研究を進めることとした。すなわち、転位

などの格子欠陥や個々のマルテンサイトラス内に存在する Type-Ⅲの内部応力を対象とし

ておらず、これらを内包したより大きなサイズでの微視的内部応力について取り扱うこ

とに注意されたい。 

  



 

- 12 - 
 

  

Fig. 1-5. Distributions of (a) residual strain and (b) residual stress in welding joint. 

Figures adapted from [20]. 
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Fig. 1-6. An SEM image showing an example of the FIB ring-core milling 

technique. Figure adapted from [31]. 
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1.3 ラスマルテンサイト組織の特異な力学特性挙動 

鉄鋼材料におけるマルテンサイトの引張強さと降伏応力(0.2%耐力)は、他の変態組織

に比べて高く、炭素含有量に比例してほぼ直線的[34]に増加する。しかしながら、焼入

れままの低中炭素鋼で得られるラスマルテンサイトの引張試験時では、約 300MPa～

500MPa の比較的低応力で降伏し(Fig. 1-3 参照)、その後に大きな加工硬化率で塑性変形

する連続降伏挙動を示すことが知られている。特に、低応力下における初期降伏現象(低

弾性限)の発現については古くから指摘されており、主に、以下の４つのメカニズムが考

えられている。 

(1) 焼入れ後のマルテンサイト中には、高密度な転位が生成されるため、低応力下でも比

較的容易に移動する可動転位が存在する。 

(2) 残留オーステナイトがマルテンサイト中に存在しており、軟質相である残留オーステ

ナイトが低応力下で降伏している。 

(3) 焼入れ後のマルテンサイト中には炭素が不均一に存在するため、局所的に軟質な部分

と硬質な部分が混在しており、負荷時には異なる応力下で順次降伏するので、軟質な

部分においては低応力下で降伏する。 

(4) 焼入れ後のマルテンサイト中には残留応力を含んでおり、それらが低応力下での初期

降伏を助長する。 

このように、4 つのメカニズムが提唱されているが、いずれのモデルも一長一短があ

る。例えば、(1)のメカニズムでは、C 原子のような侵入型原子のないマルテンサイトに

は適応できるものの[[35], [36]]、十分に C を含有した炭素鋼などでは焼入れ直後におい

て、C 原子が転位などの格子欠陥に偏析していることが最近のアトムプローブ解析[[37], 

[38]]によって報告されているので、Cottrell 固着によってむしろ転位は完全に固定されて

いると考えるのが妥当に思われる。また、(2)のメカニズムにおいては、残留オーステナ

イトがほとんど生じない低炭素マルテンサイトでは、そもそも成立しない。(3)は、

Allain ら[4]の用いた「連続複合アプローチ(Continuum Composite Approach: CCA)」モデル
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によって、その妥当性が示されている。彼らは、マルテンサイトの構成体において、降

伏強度が本質的に不均一である場合、柔らかい構成要素が先に降伏して低弾性限を示

し、その後硬い構成要素が連続して降伏することで、高い加工硬化率を示すことを提案

した。これは、マルテンサイト内の不均質な炭素分布が降伏強度の偏差を生じさせると

し、焼入れままマルテンサイトの引張挙動とバウシンガー挙動を表現できることを示し

た。しかし、局所的な強度分布を調べるために実施されたナノインデンテーション試験

では[39]、CCA モデルで必要とされるほどのナノ硬度のバラつきがなく、すべてを合理

的に説明するのは難しいとされる。(4)は、最近では、Hutchinson ら[[15], [16]]によって提

唱されているメカニズムであり、マルテンサイト変態によって生じる Type-Ⅱの内部応力

に基づく同様の複合モデルが示されている。彼らは、引張変形後の中性子回折法などで

報告されている回折プロファイルの狭小化[[24], [25]]やピークの非対称化[[26], [27]]は必

ずしも転位密度の減少に起因するものではなく、個々の組織内での残留応力緩和と不均

一な弾性ひずみの発生によるものと指摘している。しかしながら、残留応力のミクロス

ケールな分布状態やその発現機構については、ほとんど言及されていない。以上のよう

に、マルテンサイトの力学特性を理解する上で、様々のメカニズムが提唱されている

が、未だに統一した見解が得られておらず、議論が続いている。 
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1.4 マルテンサイト組織の低温脆性破壊 

ある温度以下で、破壊様式が延性的な破壊から脆性的な破壊へと遷移し、ほとんど塑

性変形を伴わずに、急に破壊しやすくなる現象を低温脆性という。この現象は、bcc 構

造や hcp 構造を持つ金属材料にみられ、結晶粒内の特定の結晶面(へき開面)に沿って破

壊することが知られており、特に、bcc 金属における代表的なへき開面は{001}であるこ

とが報告されている。一般的に、結晶粒径を小さくすると、延性―脆性遷移温度が低温

側に遷移するため、低温脆性が抑制されることが報告されており、フェライト粒径との

間には Hall-Petch 則と類似の関係[40]が成り立つことが明らかとなっている。これは、結

晶粒界がへき開き裂の発生に対して大きな障害となるためと考えられている。 

しかし、ラスマルテンサイト組織は、ラス、ブロック、パケット、旧オーステナイト

粒といった種々の大きさの組織単位から構成される階層的下部組織を有しており、各結

晶学的特徴に応じた結晶粒界が存在するため、へき開破壊に対する有効結晶粒界は、

様々な議論がなされている。一般的に、常温での引張試験では、塑性変形時の変形抵抗

に働く有効結晶粒界は、ブロック境界であることが報告されている[[7], [10], [11], [12]]。

また、塑性変形時では、マルテンサイトパケット中の最密面である{011}がすべり面とし

て優先的に働くとされているので[[5], [6], [7], [8]]、階層的下部組織が強度や塑性変形挙

動に大きな影響を与えると考えられる。一方で、上記で示したように、bcc あるいは bct

構造を持つマルテンサイトの低温脆性破壊では、{001}面に沿ったへき開面を好むとされ

ており、脆性破壊に対する有効結晶粒径は、Bain グループが重要な役割を持つことが報

告されている[[41], [42]]。ここで、Bain グループとは、Fig. 1-7 に示すように、面心立方

(face-centered cubic: fcc)構造を持つオーステナイト(A)が<001>A方向に圧縮し、[1-10]A方

向と[110] A方向に膨張して格子変形することで、体心立方(body-centered cubic: bcc)構造

あるいは体心正方晶(body-centered tetragonal: bct)構造を持つマルテンサイトが生じるよう

な格子対応(Bain 格子対応)に由来する結晶領域を示す。この Bain 格子対応は、結晶学的

に等価な 3 つの<001>Aに対応して 3 種類存在しているため、一つの旧オーステナイト粒
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に対し 3 つの Bain グループが存在することになる。低炭素鋼の結晶方位関係としてよく

みられる Kurdjumov-Sachs(K-S)の関係((111)A // (011)M, [1-10]A // [11-1]M) [[43], [44], [45], 

[46], [47]]を満たす同一 Bain グループ内のバリアント間の平均方位差は約 16°と比較的

小さいのに対し、異なる Bain グループのバリアント間の平均方位差は約 55°と大きい

ため、Bain グループはラス組織を有するマルテンサイト鋼やベイナイト鋼の低温脆性破

壊におけるへき開破壊の有効結晶粒界として働くと報告されている[[48], [49]]。しかしな

がら、へき開き裂がパケット境界において大きく屈曲し,さらにパケットサイズの微細化

に伴って延性-脆性遷移温度が低下するという結果から、パケット境界がへき開破壊に対

して有効な障害となると報告されている例[50]もあり、未だに統一的な得られていない

点も多い。 
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Fig. 1-7. (a) <001> austenite(A) stereographic projection showing directions of <001> 

martensite(M) having K–S orientation relationship with austenite. The open and closed 

symbols are austenite and martensite of <001> pole, respectively. (b) Schematic illustration of 

Bain lattice correspondence between austenite(A) and martensite(M).  
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1.5 本論文の目的および構成 

本論文では、鉄系マルテンサイトで発生するミクロ組織に依存した Type-Ⅱの内部応力

発生機構を解明し、その内部応力が力学特性に及ぼす影響、特に、低温脆性破壊への影

響について検討する。 

本論文は 5 章からなっており、その構成は以下に述べる。 

第 1 章は、序論であり、本研究の背景を述べた。 

第 2 章では、C などの侵入型元素を完全に排除するため Interstitial Free(IF)の Fe–Ni 合

金を用いて、ラスマルテンサイト組織中に存在する微視的な Type-Ⅱの内部応力を

FIB(Focused Ion Beam)と DIC(Digital Image Correlation)を併用して測定し、電子線後方散

乱回折法(Electron Backscatter Diffraction、EBSD)によって得られる結晶学的特徴との関係

を調査した。さらに、中性子回折法と EBSD 法によって、マクロとミクロの観点から、

正方晶性を評価し、結晶構造と残留ひずみの関係を考察した。そして、内部応力の解放

によるナノ硬度の変化を調査し、マルテンサイトの内部応力が力学特性に及す影響につ

いて考察した。 

第 3 章では、C 量の異なる種々の Fe–C–Mn 合金を用いて、マルテンサイト変態によっ

て誘起された Type-Ⅱの内部応力が、ラスマルテンサイトのへき開破壊に及ぼす影響を調

査した。シャルピー衝撃試験によるモード I 条件での{001}へき開破壊を電子線後方散乱

回折法(EBSD)により詳細に評価し、微視的変態内部応力の観点から結晶学的特徴に基づ

く{001}へき開破壊の異方性を検証した。 

第 4 章では、静的破壊靭性試験と拡張有限要素法(eXtended Finite Element Method、

XFEM)を用いて、Type-Ⅱの内部応力が低温脆性破壊に及ぼす影響について数値解析の観

点から検証した。特に、{001}へき開破壊の異方性と結晶学的特徴を加味してモデル化さ

れた XFEM の内部応力状態との関係について調査した。 

第 5 章では、各章での研究成果を総括した。 
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第 2 章 マルテンサイト変態の Bain ひずみに起因した変態内部応力 

 

2.1 緒言 

 マルテンサイト変態によって生成する鉄鋼のマルテンサイト組織は非常に高い強度を

持つことから、更なる高強度鋼を開発するためには、マルテンサイトの組織と力学特性

の関係を理解することが重要となる。マルテンサイトの強度は、いくつかの強化因子に

起因しており[[1], [2]]、特に、侵入型原子である炭素(C)の過飽和固溶は、炭素鋼におけ

るマルテンサイトの強度を大幅に向上させる[3]。 

 過飽和に固溶した C は、マルテンサイトの強度に働くだけでなく、その結晶構造にも

影響を与え、炭素鋼のマルテンサイトは bct 構造を有することが知られている。bct 構造

を持つマルテンサイトの a 軸と c 軸の格子定数をそれぞれ a ならびに c(a < c)とした時、

bct 構造の正方晶性を示す軸比 c/a は次式で表され、固溶 C 量の増加に伴って直線的に増

加することが知られている[[4], [5]]。 

c a⁄ = 1.000 + 0.045[mass%C]    (2-1) 

この固溶 C 量に依存したマルテンサイトの正方晶性は、fcc 構造を持つオーステナイ

ト(A)と bcc 構造のマルテンサイト(M)との間に存在する Bain 格子対応(([1-10]A//[11-1]M, 

[110]A // [010]M, (001)A // (001)M))[6]に基づいて理解されている。Fig. 2-1 に示すように、

fcc 構造の八面体位置に固溶した C 原子は、bcc 構造において c 軸に沿った規則的な八面

体位置に配置するため、c 軸に沿って伸長した bct 構造が得られる。しかしながら、C 含

有量が 0.6%以下(以下、mass%)の C 鋼では、マルテンサイト変態開始点(Ms)が比較的高

温であるため、冷却中でさえもマルテンサイトの自己焼戻しが生じ、C 原子が転位やラ

ス境界に偏析あるいは炭化物として析出することで固溶 C 量が減少し、その結果、c/a

が低下することが報告されている[7]。一方で、最近、Maruyama ら[8]は、3 次元アトム

プローブトモグラフィー解析によって自己焼戻しに伴うナノスケールの炭化物析出や粒

界・転位での C 偏析を考慮することで、焼入れ後のマルテンサイト中の固溶 C 量を厳密
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に評価しており、0.6%以下においても正方晶性が発現することを報告している。また、

彼らは、3 次元アトムプローブトモグラフィー解析とリートベルト解析法を用いた X 線

回折を併用することで、自己焼戻しによって固溶 C 量が 0.1%程度まで減少した低炭素鋼

においても、式(2-1)で表される正方晶性と固溶 C 量の線形関係が成立することを証明し

た。さらに、マルテンサイトは bcc フェライトよりも C 溶解度が大きいことを指摘し、

マルテンサイトの正方晶性はマルテンサイトに分布する微視的ひずみに関係する可能性

を指摘した。鉄鋼のマルテンサイト変態において、固溶 C の有無にかかわらず Bain 格子

対応が成立することを考えると、C を含まないマルテンサイトにおいても Bain ひずみに

起因する微視的残留ひずみが存在することが予想される。 

 Archie ら[9]は、集束イオンビーム(FIB)とデジタル画像相関法(DIC)[10]を組み合わせ

て、低炭素鋼のラスマルテンサイトに微視的に分布する残留ひずみを直接測定した。そ

の結果、FIB 加工で作製したマイクロピラーが残留ひずみの解放により異方的に変形

し、その微視的な残留ひずみが DIC で評価できることを確認した。また、Hutchinson ら

[11]は、残留ひずみの空間分布を調べるため、焼入れた 0.21%C 鋼を繰り返し研磨し、そ

の都度、X 線回折を実施することで回折ピークの半価幅の変化を測定した。その結果、

板圧が 5µm 以下になったとき回折ピークの半価幅が急激に減少することを確認し、微視

的な残留ひずみが存在することを報告した。しかし、微視的な残留ひずみと Bain ひずみ

の関係は未だ不明である。さらに、ある程度の残留ひずみが分布している場合、残留ひ

ずみによって発生する内部応力がマルテンサイトの機械的性質に影響を与えると予想さ

れる。 

 そこで、本研究では、Bain 格子対応に起因するマルテンサイトの結晶構造と微視的な

残留ひずみの関係を明らかにするため、微量の Ti を添加することで固溶 C を固着させて

IF(interstitial-free)化した Fe–Ni 合金のマルテンサイトを用いて、焼入れ後のマルテンサイ

トの正方晶性†を調査した。特に、FIB による微細加工技術と高精度 DIC を用いたひずみ

解放試験を行い、中性子回折および電子線後方散乱回折(EBSD)法で評価したマルテンサ
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イトのマクロ／ミクロな正方晶性との関係を検討した。さらに、残留ひずみの解放によ

るナノ硬度の変化を調べ、マルテンサイトの内部応力が機械的性質に及ぼす影響につい

て考察した。 

 

†: 一般的に、正方晶性は bct 構造の格子定数比 c/a を定義している。しかし、本研究

での正方晶性は bcc 構造における正方晶ひずみの大きさを意味する。 
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Fig. 2-1. Schematic illustration of Bain lattice correspondence between austenite (A) and 

martensite (M) lattices. 
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2.2 実験方法 

2.2.1 試料作製 

本研究では、マルテンサイトの正方晶性に大きな影響を及ぼす C と窒素(N)の影響をな

くすために、それぞれの含有量を極めて低くしたうえ、微量の Ti を添加した Interstitial 

Free(IF)の Fe–16%Ni 合金を用いた(IF-martensite 鋼)(日鉄ステンレス株式会社より提供)。

IF-martensite 鋼は、25 kg のインゴットとして溶製し、1523 K で 7.2 ks の均質化処理の

後、熱間鍛造することによって 55t × 140w × 300L mm3 に成形した。その後、再び 1523 K

で 3.6 ks の均質化処理後、16t mm まで熱間圧延を行い、10t × 10w × 10L mm3 の角材に切

削した。ついで、1373 K で 1.8 ks の溶体化処理を行った後、速やかに水冷することで焼

入れ状態のラスマルテンサイト単一組織を得た。なお、比較材として、同様に微量の Ti

を添加したフェライト単相組織を有する IF-ferrite 鋼も準備し、973 K で 0.6 ks の焼鈍処

理を行った。詳細な化学組成を Table 2-1 に示す。 
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Steel C Si Mn P S Ni Cr Ti Al O N Fe 

IF- 

martensite 

0.001 0.02 0.77 0.001 0.0002 15.85 0.01 0.136 0.024 0.0025 0.0004 Bal. 

IF-ferrite 0.0004 0.003 0.003 0.002 0.0003 – – 0.024 0.004 0.0023 0.001 Bal. 

Table 2-1. Chemical composition of steels used in this study (mass%). 
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2.2.2 組織観察 

組織観察には光学顕微鏡(株式会社ニコン社製、エクリプス LV150)および集束イオン

ビーム(Focused Ion Beam : FIB)を付属した電界放出型走査電子顕微鏡(Field Emission 

Scanning Electron Microscope : FIB/FE-SEM、日本 FEI 株式会社製、Scios)を用いた。光顕

観察用試料は、ファインカッターを用いて各試料を切断し、切断面が観察面となるよう

に樹脂に埋め込んだ。この試料を#220～4000 のエメリー紙で順次、湿式研磨した後、粒

子径 12 nm のコロイダルシリカを研磨液として、自動研磨機による 1.8 ks の仕上げ研磨

を行い、研磨面を王水(塩酸：硝酸 = 3：1)で腐食した後、観察した。SEM 観察用試料

は、光顕用試料の作製手順と同様に機械切断と湿式研磨、自動研磨による 3.6 ks の仕上

げ研磨を行った後、デシケーターに入れ真空引きによる脱ガス処理を行った。この際、

導電性の樹脂(クルツァージャパン株式会社、Technovit5000)を用いた。これらの試料を

加速電圧 10 kV、測定時の作動距離 7.0 mm の条件で観察し、二次電子により SEM 像を

得た。各 SEM 像は、解像度 1536×1024 pixel、各 pixel の滞留時間 50 ns、画像積算枚数

128 枚の条件で取得した。 

 

2.2.3 結晶方位測定 

各試料の結晶方位解析は、電子線後方散乱回折(Electron Back Scattering Diffraction: 

EBSD)法により実施した。FE-SEM(日本電子株式会社製、JSM-7001F)を用いて、加速電

圧 15 kV、作動距離 15.0 mm の条件で、観察倍率に応じてステップサイズを 0.1～0.4 µm

に変化させて観察した。FE-SEM に搭載された専用検出器によって EBSD パターンを検

出し、これを OIM Data Collection ver. 7.1.0. (株式会社 TSL ソリューションズ製)により解

析することで結晶方位を測定した。その後、得られたデータを OIM Analysis ver. 7.3.0 (株

式会社 TSL ソリューションズ製)を用いて、逆極点図に準じた結晶方位マップ(inverse 

pole figure: IPF map)および極点図として出力した。なお、EBSD 測定用試料は、2.2.2 項

で示した試料と同じである。 



 

- 32 - 
 

2.2.4 局所的な格子定数比の測定 

 各試料の局所的な格子定数比を EBSD 法によって測定した[[12], [13]]。OIM Data 

Collection では、実際に取得された EBSD 図形に対して、指定した結晶構造と格子定数に

よって理論的に予想される図形を比較し、両者が最もよく一致するように指数付けを行

う。この際、実測される EBSD 図形における各バンドの幅は回折面の面間隔に相当する

が、このバンド幅を実測することは非常に難しい。そのため、EBSD 法では各回折面か

ら得られるバンドの角度関係を比較することで指数付けを行う。具体的には各バンドの

位置と角度を Hough 変換法によって二次元変換した後、理論値と実測値の角度誤差を

Fit 値として算出し、これが最小となる結晶方位を探索する。つまり、対象とする相が立

方晶のように単位胞のすべての軸長が等しく対称性の高い結晶系である場合、格子定数

が変化しても EBSD 図形の形状は変化しない。ところが、対象とするマルテンサイトが

bct 構造(a = b ≠ c)を持つ場合、格子定数比 c/a に依存して得られる EBSD 図形の形状が変

化する。一例として、OIM Data Collection によって予想される EBSD 図形に及ぼす格子

定数の影響を Fig. 2-2 に示す。(a)は、OIM Data Collection に初期値として設定されている

格子定数 a = 2.847 Å、c = 3.014 Å(c/a = 1.059)で取得される bct 構造の EBSD 図形であ

る。これに対して、c のみ 10%増加させると(a = 2.847 Å、c = 3.315 Å、c/a = 1.164)、

EBSD 図形が水平方向に延伸していることが確認できる(b)。そこで、本研究ではこの

EBSD 法の特徴を利用して、a = 2.847 Å と固定し、c のみ任意に変化させることで、最も

Fit 値が小さくなる格子定数の組み合わせを測定し、各試料の局所的な c/a およびその分

布を評価した。 
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Fig. 2-2. Calculated EBSD patterns of bct phase with different lattice parameters. 

(a) a = 2.847 Å, c = 3.014 Å, c/a = 1.059 

(b) a = 2.847 Å, c = 3.315 Å, c/a = 1.164 

 

 

(a)

(b)
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2.2.5 巨視的な格子定数比の測定 

 各試料の巨視的な格子定数を、中性子回折法(日本原子力研究開発機構(茨城県東海村)

の大強度陽子加速器施設(J-PARC)/物質・生命科学施設(MLF)にある飛行時間型中性子回

折装置“匠”)により測定した。ゲージ体積は 5 × 5 × 5 mm3 の条件で、測定時間は 1.8 ks

で測定した。結晶構造と格子定数は、Z-Rietveld ソフトウェア(J-PARC 開発)を用いて、

bcc 格子(Im-3m)と bct 格子(I4/mmm)の独立した 2 つの結晶構造を仮定した Rietveld 法によ

って同定した。 

 

2.2.6 集束イオンビームによる微細加工 

各試料の微細加工は FIB/FE-SEM(日本 FEI 株式会社製、Scios)に装備された FIB を用い

て、加速電圧 30 kV、照射電流 1.0 nA の条件下で実施した。予め結晶方位解析を行った

IF-martensite 鋼ならびに IF-ferrite 鋼の目的領域内に直径 d = 10 µm の円柱状マイクロピラ

ーを作製した。この時、1 回の加工による深さ h = 0.5 µm 程度になるように加工時間を

設定し、積算した加工深さ htotalが、htotal > d/2(5 µm)となるまで加工した。そして、1 回

の加工毎に後述するひずみ測定を実施した。 

 

2.2.7 デジタル画像相関法による残留ひずみ測定 

 FIB 加工に伴う円柱状マイクロピラーの形状変化を DIC(GOM 社製、GOM Correlate 

Professional)法により測定した。DIC 法は、物体表面に描かれた変形前後のランダムパタ

ーンをデジタル画像として取得し、これを比較することで観察面の各所における変位や

ひずみを直接測定する手法である。変位を探索するのに各ピクセルが持つ輝度値を相関

性の指標とするが、輝度値の階調数は総ピクセル数に比べて格段に小さいため、各ピク

セルの変位を単体の輝度値で決定することは理論上不可能である。そのため、サブセッ

トと呼ばれる複数のピクセルで構成される領域を設定し、そのサブセットが持つ輝度値

分布の相関によってサブセット中心の変位を測定し、その変位勾配からひずみテンソル
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を測定する。上述したように変形前後のデジタル画像の相関性を定量的に計算するため

のランダムパターンが必要不可欠であるため、本研究では、2.2.2 項の王水を用いた腐食

により現出する下部組織ならびに腐食痕をランダムパターンとして活用した[14]。そし

て、FIB 加工前後における同一視野領域での SEM 像を 2.2.2 項で示す条件下で取得し、

比較することで、円柱状マイクロピラーの上端部における平面ひずみテンソルを測定し

た。この時、サブセットサイズは 148 × 148 pixel ( ~2.5 × 2.5 µm2)、測定間隔は 10 pixel 

(170 nm)に設定した。なお、評価領域は 10 mm 角試料の中央切断部の中心付近とし、試

料作製によって導入される表面のひずみをできる限り除去するため、2.2.2 項で示す SEM

観察用試料の作製要領で、丁寧に仕上げ研磨まで実施した。 

 

2.2.8 硬度試験 

各試料の硬度は、ビッカース硬さ試験(マイクロハードネステスター、株式会社マツザ

ワ製、MHT-1)およびナノインデンテーション試験(HYSITRON 社製 TI 950 TriboIndenter)

によって評価した。ビッカース硬さ試験は、荷重 1.0 kgf、負荷時間 10 s の条件で実施し

た。ビッカース硬度試験により形成された圧痕の対角線長さをマイクロハードネステス

ターで測定し、算出される硬度を記録した。そして、10 回の測定の後、最大・最小値を

除いた 8 回の測定点の平均値を評価した。ナノインデンテーション試験における試料

は、2.2.2 項で示した手順と同様の方法で研磨し、その後 DIC 法と同様の条件で腐食した

試料を用いた。圧子は Berkovich 型を用い、最大荷重 1000 µN、最大荷重到達後の保持時

間 10 s、負荷および除荷速度 50 µN/s の荷重制御条件で実施した。各試料は 5～10 点測

定し、明らかに変位が逸脱した結果については除外して、測定点の平均値を求めてナノ

硬度を評価した。さらに、FIB 加工で作製した円柱状マイクロピラー上端面に対しても

同様の条件下で測定し、最大荷重 P、接触深さ hcを用いて、式(2)よりナノ硬度 H を算出

した[[15], [16]]。 

H = P
24.56hc

2      (2-2) 
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2.3 実験結果 

2.3.1 焼入れままマルテンサイトの結晶学的特徴 

 Fig. 2-3 は IF-martensite 鋼を用いて得られた焼入れままのマルテンサイトの光顕組織と

硬度を示す。供試材は、パケット、ブロックで構成された典型的なラスマルテンサイト

単一組織を呈しており、その硬度は比較的低い。求積法によって求めた旧オーステナイ

ト粒径は 172 µm であった。Fig. 2-4 は、単一の旧オーステナイト粒を対象に、bcc 相と

して EBSD 解析したラスマルテンサイト組織の結晶学的特徴を示している。なお、白矢

印で示すリングは、後述する FIB 加工の痕跡である。焼入れ後の材料はパケットとブロ

ックからなる階層的な下部組織を持つ典型的なラスマルテンサイトであり、比較的粗大

なブロックがよく発達していた[Fig. 2-4(a)]。また、マルテンサイトの<001>bcc 極点図[Fig. 

2-4 (b)]では、Kurdjumov-Sachs 結晶方位関係((111)Α // (011)M, [0-11]Α // [1-11]M, K-S 関係)

に特有な方位分布を確認することができ、旧オーステナイトとマルテンサイトの間には

K-S 関係が成立していたことがわかる[17]。従って、K-S 関係に基づく逆解析によって旧

オーステナイト方位を予想することが可能であり、実際に逆解析した旧オーステナイト

の<001>Aを Fig. 2-4 (b)に赤丸、青丸、緑丸で示した。次に、マルテンサイトの結晶方位

を、旧オーステナイトとほぼ同じ Bain 軸(<001>A // <001>M)を持つ 3 つの Bain グループ

に分類し、Fig. 2-4 (c)の Bain マップにおいて、各グループをそれぞれ赤、青、緑で色分

けした。3 つの Bain グループは複雑に発達しているものの、その面積割合はほぼ同じで

あることがわかる。 
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Fig. 2-3. Optical micrograph of as-quenched IF-Fe–16%Ni martensite. 
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Fig. 2-4. EBSD result of crystal orientation analysis for lath martensite formed within a prior 

austenite grain. (a) Inverse pole figure map, (b) <001>bcc pole figure and (c) Bain map of bcc-

martensite. 
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2.3.2 bcc マルテンサイトの巨視的および微視的な正方晶性 

Fig. 2-5 に、中性子回折法で取得した IF-martensite 鋼と IF-ferrite 鋼の(200)回折ピーク

プロファイルを示す。マルテンサイトの回折ピーク幅はフェライトのそれに比べ、かな

り拡大していることがわかる。一般的に、マルテンサイトは転位密度が高いため、回折

ピーク幅が拡大すると考えられているが、ここでは、マルテンサイトの回折ピーク幅

が、主として正方晶性の発達によるものと仮定し、Rietveld 法により回折プロファイル

全体を bcc 相または bct 相として解析した。それぞれの解析した格子定数を Table 2-2 に

まとめる。マルテンサイトは c/a = 1.0052 という小さな正方晶性を示したが、フェライ

トのそれよりも明らかに高い値であった。なお、Maruyama ら[8]も同様の正方晶を報告

しているが、アーチファクトの可能性を指摘している。 

Fig. 2-6 は、IF-martensite 鋼と IF-ferrite 鋼の Image Quality マップ(IQ；a, b)と微視的な

c/a マップ(c, d)を示している。c/a マップは、bct 相として方位解析を行い、各測定点に対

して c/a を 1.000〜1.040 で変化させ、そのうち最も Fit 値が小さくなる c/a を表示したも

のである。なお、信頼性の低いデータを除くため、bcc 相(c/a = 1.000)として解析したと

きに、IF-martensite 鋼では 1.0 以下、IF-ferrite 鋼では 0.5 以下の Fit 値を有するデータの

みを抽出した。Tanaka ら[18]は、EBSD 解析において、結晶軸の誤認識のためか、マル

テンサイトの c/a 値が 1.0 より小さい値を示す可能性を指摘しているが、本研究では、

c/a を 1.0 よりも大きな範囲で解析した。IF-martensite 鋼の IQ マップ[Fig. 2-6(a)]では、

Fig. 2-4 に見られるように微細な下部組織が発達しているのに対し、IF-ferrite 鋼は結晶性

の高い等軸粒組織であることがわかる[Fig. 2-6(b)]。また、c/a マップ[Fig. 2-6(c, d)]におい

て、IF-martensite 鋼[Fig. 2-6(c)]では IF-ferrite 鋼[Fig. 2-6(d)]よりも相対的に高い c/a を持つ

様子が明確に観察されるが、その値は下部組織によって若干ばらつきがあることがわか

る。そこで、両材料の微視的な c/a の分布をヒストグラムとして整理した結果を Fig. 2-7

に示す。両者ともヒストグラムに偏差があるものの、IF-martensite 鋼の平均 c/a は 1.010

であり、IF-ferrite 鋼の 1.003 よりも明らかに高い。Table 2-2 の中性子回折法の結果を考
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慮すると、微視的な c/a 測定は、マルテンサイトが固溶 C を含まないとしても、マルテ

ンサイトの bcc 結晶が正方晶、すなわち、ひとつの[001]に伸びていることを強く示唆す

る。なお、Fig. 2-7 で c/a = 1.000 に局在している理由は不明である。また、IF-martensite

鋼では、EBSD 法によって得られる微視的な c/a の平均値(1.010)が中性子回折によって測

定した巨視的な平均値(1.0052)よりも高い値を示していた。そのため、EBSD 法による

c/a 測定は、定性的には信頼できるものの、現状として定量性は高くないと思われる。 
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Fig. 2-5. (200) diffraction peaks of IF-martensite and IF-ferrite by neutron diffractometry. 
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Steel 
bcc tetragonally distorted bcc 

a(nm) a(nm) c(nm) c/a 
IF-

martensite 
0.286898 
± 8.0E-7 

0.28644 
± 3.8E-6 

0.28794 
± 3.9E-6 1.0052 

IF-ferrite 0.286622 
± 6.0E-7 

0.28657 
± 6.0E-6 

0.28667 
± 6.0E-6 1.0003 

Table 2-2. Respective lattice parameters for bcc and tetragonally distorted bcc in IF-martensite 

and IF-ferrite measured by neutron diffractometry. 
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Fig. 2-6. EBSD maps showing Image Quality and microscopic c/a in (a, c) IF-martensite and 

(b, d) IF-ferrite. 
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Fig. 2-7. Distribution profile of microscopic c/a evaluated by EBSD analysis in IF-martensite 

and IF-ferrite. 
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2.3.3 微視的な残留ひずみと Bain ひずみの関係  

Fig. 2-4 で示すように、旧オーステナイト粒内の単一ブロック領域を対象として、FIB

による円柱状マイクロピラー加工を施した。その加工工程の様子の一例を Fig. 2-8(a)-(d)

に示す。FIB 加工が進むにつれて加工領域は深くなり、最終的に直径 10 µm 程度の円柱

状マイクロピラーが形成されていく様子がわかる。その際、ピラー上端面の端部には、

加工によるダレが若干形成されているものの、試料表面中央部の腐食組織が加工前後で

広範に維持されているため、精度の高い DIC 解析が可能となった。Fig. 2-8(e)に、加工対

象領域におけるマルテンサイトの<001>bcc極点図を示す。<001>bcc極点図には、K-S 関係

から予想される旧オーステナイト粒の<001>fcc とピラー上端面で測定したマルテンサイ

トの<001>bccを青丸と赤丸でそれぞれ表示している。このとき、Bain 格子対応を仮定し

て、[001]fcc に最も近い<001>bcc を[001]bccと決定し、それ以外の 2 つの<001>bcc を

[100]bcc、[010]bcc と記述した。Fig. 2-9 は、異なる領域における旧オーステナイト粒内の

単一ブロック組織から得られた FIB 加工による残留ひずみの解放ならびにその面内ひず

み成分と結晶方位の関係を示す。各サブセットにおける中心点の変位から算出された局

所的な 2 つの主ひずみ ep1 [Fig. 2-9(a)]と ep3 [Fig. 2-9(b)](ep1 > ep3)を DIC で解析し、その方

向をそれぞれ赤と青の矢印で SEM 画像に重ねた。さらに、マイクロピラー内のマルテン

サイトの結晶方位を示す極点図を Fig. 2-9(c)に示す。ダレが形成されているためピラー端

部では不均一に配向する傾向があるが、ピラー中心部で見ると、白い矢印で示すよう

に、ep1と ep3は固有の方向に配向する傾向があることが確認でき、ほぼ均一に変形して

いることを物語っている。この結果は、Archie ら[9]が報告したように、マルテンサイト

中に、ある程度の残留ひずみが存在し、その残留ひずみはマルテンサイトブロック内で

同一方向に一様に分布していることを示唆している。この関係をより詳細に解析するた

め、マイクロピラー上端部において試料面法線方向を回転軸として試料座標系を 15°ず

つ回転させながら取得した平均の垂直ひずみを合成し、2 次元平面ひずみとして Fig. 2-

10(a)にまとめる。なお、図中には前掲 Fig. 2-9(c)の結晶方位解析によって、Bain 格子対
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応に基づくオーステナイトの結晶座標系とマルテンサイトの結晶座標系 x1 = [1-10]fcc // 

[100]bcc、x2 = [110] fcc // [010]bcc、x3 = [001]fcc // [001]bcc も表示している。面内ひずみ解析

[Fig. 2-10(a)]の結果、2 つの主ひずみは ep1 = 0.18%と ep3= –0.24%と測定され、Fig. 2-10(b)

で表されるように FIB 加工によって残留ひずみが徐々に解放されていく様子が確認でき

る。そして、非常に興味深いことに、面内ひずみとオーステナイトの結晶座標系を比較

すると、ep1と ep3の方向はそれぞれ[1-10]fcc と[001]fcc にほぼ平行であった。他の 4 つの領

域におけるマルテンサイトブロックに対しても、Fig. 2-8〜Fig. 2-10 の解析を同様に実施

したところ、いずれも同じ傾向が確認され、x3 を観察面法線方向に持つブロックに対し

て測定した x2 の垂直ひずみと x1 の垂直ひずみはほぼ同じであることが分かった。すなわ

ち、残留ひずみの主軸が Bain ひずみのそれと一致することを明示しており、マルテンサ

イト変態時に Bain ひずみの一部がマルテンサイト中に弾性ひずみとして残留することを

示している。 
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Fig. 2-8. SEM images (a-d) showing the fabrication of a micro-pillar by FIB 

processing. (e) <001>bcc pole figure of the martensite being the micro-pillar. 
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Fig. 2-9. The results of DIC analysis showing the strain released by the FIB processing. (a, b) 

shows the directions of two principal strains at individual analytical points on the top surface 

of the micro-pillar with SEM image. (c) is <001>bcc pole figure indicating the orientation of 

Bain correspondence in the micro-pillar. 
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Fig. 2-10. The results of (a) the in-plane strain on the top surface of the micro-pillar, and (b) 

the development of the principal strains as a function of FIB processing step. 
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2.3.4 残留ひずみ緩和による軟化 

Fig. 2-11 は、ナノインデンテーション試験で得られた IF-martensite 鋼の荷重–変位曲線

を示している。ナノインデンテーション試験では、転位の急激な増殖を伴った塑性変形

の開始によって pop-in[19]と呼ばれる不連続な変位増加が起こるが、IF-martensite 鋼は

pop-in を伴わない連続したカーブを示した。他の研究者らもマルテンサイトでは pop-in

がほとんど発生しないことを報告しているが[[20], [21]]、これはマルテンサイトにあらか

じめ存在する可動転位の影響によるものと考えられる。マイクロピラー加工前後の曲線

を比較すると、同一荷重において FIB 加工されたマイクロピラー材の方がより大きな変

位を示しておりナノ硬度が低下したことがわかる。そこで、Fig. 2-12 に IF-martensite 鋼

と IF-ferrite 鋼のナノ硬度に対するマイクロピラー加工の影響を示す。IF-martensite 鋼と

IF-ferrite 鋼では、絶対的なナノ硬度は大きく異なるものの、FIB 加工前後によるナノ硬

度の変化量は両者で大きく異なる。IF-ferrite 鋼では FIB 加工によりナノ硬度がわずかに

上昇するか、もしくはほとんど変化しなかったが、IF-martensite 鋼では FIB 加工により

約 400MPa のナノ硬度の低下が確認できる。2.3.3 項で確認されたように、FIB 加工によ

り残留ひずみが解放されることを考慮すると、ナノ硬度の低下は残留ひずみの解放に起

因するものと考えられる。 
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Fig. 2-11. Load-Displacement curves of nano-indentation test in IF-martensite before and after 

the micro-pillar fabrication. 
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Fig. 2-12. Changes in nano-hardness by the micro-pillar fabrication in IF-martensite and IF-

ferrite. 

Load:1000μN
4.0

3.5

3.0

2.5

2.0

1.5

1.0

0.5

0

N
an

o
H

ar
dn

es
s 

H
n

/ G
Pa

IF-martensite

before FIB 
processing

after FIB 
processing

before FIB 
processing

after FIB 
processing

IF-ferrite



 

- 53 - 
 

2.4 考察 

残留応力は、材料内部に結晶粒よりはるかに大きなスケールで巨視的に発達する Type-

I 残留応力がある。マルテンサイト変態の体積膨張により、材料表面には相当量の Type-I

残留引張応力が発生し、炭素鋼マルテンサイトの機械的特性、特に疲労挙動に影響を与

えることが知られている[[22], [23]]。しかし、従来の X 線回折法などの残留応力測定技

術では、数個の結晶粒または粒内にわたって微視的に分布する残留応力、いわゆる Type-

Ⅱや Type-III 残留応力を評価するには空間分解能が不十分なため、微視的な残留応力に関

する実験報告はほとんどないのが実情である。以下では、自由表面上で求められた残留

ひずみから試料内部における残留ひずみと残留応力を推定し、微視的な内部応力、特に

Type-II の内部応力の発生機構とマルテンサイトの強度に及ぼす影響について考察を行

う。 

 

2.4.1 試料内部における残留応力と残留ひずみの評価 

 2.3.3 項でマルテンサイト中に微視的に分布する残留ひずみが[100]M–[010]M–[001]M結

晶座標系を主軸とすることを確認した。そこで、Fig. 2-13 に示すようにマルテンサイト

の結晶座標系に相当する x1–x2–x3 直行座標系を設定すると、試料表面での残留ひずみテ

ンソル e’ij は下記のようになる。 

'
11

' ' '
22 22

'
33

0 0 0.0018 0 0
0 0 0 0
0 0 0 0 0.0024

ij

e
e e e

e

  − 
   = =   

     

  (2-3) 

しかしながら、FIB-DIC 解析では、x2 軸が試料表面法線方向とほぼ平行であるため、e’22

は検出されない。以下では、試料表面法線方向でのひずみ緩和の有無を考慮して、実際

に内在する試料内部の残留ひずみ eijと残留応力 σijを推定する。 



 

- 54 - 
 

 試料表面法線方向での残留ひずみの緩和を無視できれば、Bain 格子対応に基づき e’22 

= e’11 とみなすことができ、試料表面と内部では残留ひずみが同様である(e’ij = eij)と考え

られる。この場合、σijは単純に弾性定数 Cijklを用いて次のように与えられる。 

'
11

'
11

'
33

0 0 0.0018 0 0
0 0 0 0.0018 0
0 0 0 0 0.0024

ijkl ijkl ijklij kl

e
C e C e C

e
σ

  − 
   = = = −   

     

 [GPa] (2-4) 

ここで、マルテンサイトの弾性定数が Voigt 表記で C11 = 228.1 GPa、C12 = 135.0 GPa、C44 

= 113.2 GPa とすると[24]、σij は次のように見積もられる。 

0.33 0 0
0 0.33 0
0 0 0.061

ijσ
− 

 = − 
 
 

 [GPa] (2-5) 

一方で、試料表面法線方向での残留ひずみの緩和を考慮し(e’11≠e’22)、ひずみ緩和が自

由表面の影響を受ける場合、次のように自由表面に垂直な応力成分は試料表面でゼロ

(σ’22 = 0)になると考えられる。 

' '
11 11

' ' '
22

' '
33 33

0 0 0 0
0 0 0 0 0
0 0 0 0

ijkl ijklij kl

e
C e C e

e

σ
σ

σ

   
   

= = =   
   
   

 [GPa] (2-6) 

式(2-6)に e’11 = –0.0018、e’33 = 0.0024 を代入し、上記の弾性定数を代入すると、e’22、

σ’11、σ’33 は、それぞれ–0.00036、–0.14 GPa、0.26 GPa と見積もられる。そして、x1–x3 面

上の σ’ij が試料内部でも一定であれば、σ11 = σ22として、σij は以下のように推定される。 

11

11

33

0 0 0.14 0 0
0 0 0 0.14 0
0 0 0 0 0.26

ij

σ
σ σ

σ

  − 
   = = −   

     

 [GPa] (2-7) 

さらに、推定された残留応力 σij を用いて、試料内部の残留ひずみ eij を以下のように算出

することができる。 
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 1

0.0014 0 0
0 0.0014 0
0 0 0.0028

ij ijkl kle C σ−

− 
 = = − 
 
 

 (2-8) 

式(2-5)および式(2-7)を比べると、マルテンサイト中に存在する残留応力の最大主応力値

は、自由表面の影響の有無を考慮することで 330MPa から 260MPa に減少する。中島ら

[25]は、Fe–18%Ni 合金の極低炭素マルテンサイト鋼を用いた引張試験において、その弾

性限が 300MPa 程度であることを報告しており、彼らは低弾性限の原因として可動転位

の消滅あるいは再配列が関係していると報告している。一方で、Hutchinson ら[26]は、マ

ルテンサイト鋼における低弾性限の原因を内部応力の影響と考えており、彼らの指摘を

考慮すると、自由表面の影響を考慮して算出された式(2-7)の値の方が妥当であると思わ

れる。そこで、a 軸と c 軸の格子定数がそれぞれ aabcc と acbcc となる bcc 構造のマルテン

サイトが(2-8)式の残留ひずみによって弾性変形した場合を考えると、その軸比は、

acbcc/aabcc = (1+0.0028)/(1-0.0014) = 1.0042 となる。この値は、中性子回折法で評価した c/a

値(1.0052)に非常に近い値であり、Bain 格子対応に起因した残留ひずみによってマルテン

サイトがわずかな c/a を持ったと理解できる。仮に、自由表面の影響を無視した場合の

残留弾性ひずみを用いて、軸比を算出したとしても、acbcc/aabcc = (1+0.0024)/(1-0.0018) = 

1.0042 であることから、自由表面の影響の有無によらず、わずかに c/a を持つことが分

かる。内部応力に対する自由表面の影響については、今後さらに深く議論する必要があ

るが、いずれにしても IF-martensite 鋼中では、変態内部応力によって正方晶ひずみが生

じることが明らかとなった。 
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Fig.2-13. Schematic illustration showing residual stress and strain on the surface, and showing 

actual residual stress and strain inside the material. 
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2.4.2 Bain ひずみに起因する残留ひずみとミクロスケールにおける bcc マルテンサイト

の正方晶性との関係 

 Fig. 2-4 の同一領域に対して、2.3.2 項で求めた平均格子定数比 c/a = 1.010 を用いて bct

構造で再解析した結果を Fig. 2-14 に示す。(a)は bct-IPF マップであり、(b)は[001]bct 極点

図である。なお、極点図[Fig. 2-14(b)]は、[001]bct の強度を相対密度として計算し、カラ

ーコンターで表示したものである。また、旧オーステナイトの<001>fcc 極点図は、上記

説明と同様に白丸で付記してある。[001]bctは Fig. 2-4(b)に示したものと同じパターンで

分布した。しかし、実線で囲ったように bct 構造の c 軸が[001]fcc と[010]fcc に集積してい

ることがわかる。一方、点線で囲んだ[100]fcc に配向した[001]bctの強度は、他の 2 方向よ

り低かった。これは、[001]bct が観察面の法線方向に近い場合、正方晶にひずんだ bcc お

よび bct マルテンサイトの EBSD パターンから c 軸を特定することは幾何学的に難しい

ことに起因する。配向強度解析の結果、[001]fcc に配向した[001]bct の割合が 60%程度であ

ったが、上記の幾何学的拘束を考慮すると、大部分のマルテンサイトにおいて、その

[001]bct が[001]fcc に平行に近いと考えられる。そこで、伸張した[001]bcc が旧オーステナイ

トの<001>fcc とほぼ平行となる bcc マルテンサイトのみを選択し、その平行関係を

[100]fcc、[010]fcc、[001]fcc の 3 つに分類して表示した[Fig. 2-14(c)]。その結果、解析領域の

大部分が可視化され、Fig. 2-4(c)に示した Bain グループマップに類似した結果が得られ

た。これらの解析は、正方晶にひずんだ bcc マルテンサイトは c 軸を Bain 軸の<001>fcc

と平行に保つ傾向にあることを示している。つまり、マルテンサイト変態後も Bain ひず

みが部分的に残留し、Bain 軸にほぼ平行な[001]bccが弾性的に引張られる結果、マルテン

サイトがわずかに正方晶性を示すと考えられる。このことは、マイクロピラー作製によ

るひずみ解放試験の結果とよく一致する(Fig. 2-10 参照)。 

Bain ひずみが部分的にマルテンサイトに残留する理由は、マイクロメカニクスの観点

から次のように理解することができる。マルテンサイト変態の変態後期において、未変

態のオーステナイト(γ)が、すでにマルテンサイト変態を起こしたマルテンサイト組織
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(α’)に取り囲まれている状態を考える(Fig. 2-15)。このとき、すでに変態した周囲のマル

テンサイトでは複数のバリアントを形成することで変態ひずみの等方化が図られてお

り、均一な応力状態にあると仮定する。したがって、マルテンサイトの巨視的応力状態

は均一であると考えられる。その後、Bain 格子対応に基づき未変態オーステナイトがマ

ルテンサイトに変態すると、その格子変形が周囲のマルテンサイトによって制限され、

内部応力が発生する。この際、マルテンサイト変態時の格子不変変形により Bain ひずみ

の大部分は緩和されることが予想される。Bain ひずみ εijBainは、格子定数を fcc：afcc、

bcc：abcc とすると、そのひずみテンソルは次式で与えられる。 

εij
Bain= 

⎝

⎜
⎛

√2abcc
afcc

− 1 0 0

0 √2abcc
afcc

− 1 0

0 0 abcc

afcc
− 1⎠

⎟
⎞
  (2-9) 

式(2-9)に afcc = 0.363 nm と abcc = 0.286 nm を代入すると, ε 11Bain = ε 22Bain = 0.11 とε 33Bain = –

0.21 が得られ、これらの値を式(2-4)および(2-8)と比較すると、Bain ひずみの 1.1〜1.6%

が弾性ひずみとして残存するものと考えられる。つまり、マルテンサイト変態の変態ひ

ずみ εij* を、Bain ひずみによる格子変形とそれを緩和するために働く格子不変変形とし

て考えると、Bain ひずみの一部が残留することで生じた変態ひずみ εij*によって弾性ひず

み eij が生じ、内部応力 σijを発生させると考えることができる(Fig. 2-15 参照)。しかしな

がら、マルテンサイト変態中の応力状態は動的に変化するので、マルテンサイト変態に

よる微視的な内部応力の動的な発達と分布をより詳細に理解するためには、フェーズフ

ィールドシミュレーションのような時間発展型の数値解析[27]を行う必要があるだろ

う。 
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Fig.2-14. EBSD analysis results for martensite within a prior austenite grain. (a) Inverse pole 

figure maps of bct crystal with c/a = 1.010, (b) [001]bct pole figure shown by integration 

density and (c) distribution map of bcc martensite shared the c-axis with the <001>fcc of prior 

austenite. 
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Fig. 2-15. Schematic illustration of the generation mechanism of internal residual stress 

originating from Bain strain on martensitic transformation. Martensite and austenite are 

defined as α′and γ, respectively.  
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2.4.3 機械的性質に及ぼす内部応力の影響 

マルテンサイト中の残留ひずみによって発生する内部応力のうち、静水圧応力σHは体

積弾性係数 K を用いて式(2-10)および(2-11)で得られる。 

σH=K�e11+e22+e33�  (2-10) 

K= E
3(1-2ν)

  (2-11) 

ここで、E、νはそれぞれヤング率、ポアソン比である。E = 200GPa、ν = 0.3 として、

式(2-8)の eij を代入すると、σHは約-5MPa となり、残留ひずみによってわずかに静水圧応

力が作用していることがわかる。同様に、マルテンサイトの残留ひずみによって発生す

る相当応力σeqは、以下の式(2-12)、(2-13)を用いて、約 660 MPa と算出される。 

σeq= Eeeq   (2-12) 

eeq = 1
1+ν

�1
2 ��e11

* − e22
* �2+�e22

* − e33
* �2+�e33

* − e11
* �2�  (2-13) 

これらの静水圧応力や相当応力はナノ硬度と直接比較することはできないが、これら

の計算結果は、内部応力がマルテンサイトの高い強度に寄与していることを暗示してい

る。実際、FIB 加工によって IF-martensite 鋼のナノ硬度が大きく減少した実験事実は、

これを支持するものであろう。さらに、Hutchinson ら[28]は、その場シンクロトロン放射

光回折測定と結晶塑性有限要素モデルを用いて、マルテンサイト鋼の降伏強度と加工硬

化挙動を調査した。彼らは、下部組織に依存して分布する微視的かつ異方的な内部応力

が、マルテンサイト鋼の特徴的な降伏挙動を支配する重要な因子であることを提示し

た。すなわち、マルテンサイト中の Bain グループ間に存在する微視的な内部応力がマル

テンサイト鋼の降伏強度および疲労強度に影響を及ぼすと考えられる。 
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2.5 まとめ 

IF 化した Fe–16%Ni マルテンサイトを用いて、Bain ひずみに起因する変態内部応力と

結晶構造の関係をマクロおよびミクロの観点から評価し、さらにこれが力学特性に及ぼ

す影響を調査した。得られた結果は以下の通りである。 

1. 巨視的な中性子回折法によって、C を固溶しないマルテンサイトにおいても、焼入

れままの状態で正方晶性が確認された。これは、マルテンサイト変態により発生す

る変態ひずみによって bcc 構造のマルテンサイトが[001]bcc に沿って弾性的に伸長す

ることを示している。そして、局所的な EBSD 解析により、伸長した[001]bcc は旧オ

ーステナイトの[001]fcc と平行に近いことから、マルテンサイトに発生する変態内部

応力は Bain ひずみに由来する変態ひずみであることが明らかとなった。 

2. 単一のマルテンサイトブロック内に FIB マイクロピラーを加工した時、FIB 加工の進

行に伴って、その形状が連続的かつ異方的に変形した。この FIB 加工によって解放

される残留ひずみの異方性は Bain ひずみに由来する変態ひずみのそれと対応するこ

とから、ラスマルテンサイト内部では Bain グループを単位として微視的な残留ひず

みが分布すると結論づけられる。 

3. FIB 加工によりマルテンサイトのナノ硬度が大幅に低下したことから、微視的な変態

内部応力がマルテンサイト鋼の力学特性に大きく影響することが示唆された。 
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第 3 章 マルテンサイト鋼の変態内部応力によるへき開破壊の異方性 

 

3.1 緒言 

 ラスマルテンサイトは、低炭素鋼のマルテンサイト変態で形成される変態組織であ

り、その高い強度と靭性から高強度構造鋼の基地組織として広く用いられている。さら

なる高強度化・高靭性化のためには、ラスマルテンサイト組織と機械的性質の関係をよ

り深く理解する必要があり、これまでにも多くの研究が行われてきた。鉄鋼材料では、

マルテンサイト変態によって面心立方構造(fcc)のオーステナイト(A)が体心立方構造(bcc)

または体心正方構造(bct)のマルテンサイト(M)に変態し、それらの間には Bain 格子対応† 

([1-10]A // [11-1]M, [110]A // [010]M, (001)A // (001)M)が成立している。しかし、Bain 格子対

応に基づく格子変形によって発生するひずみ(Bain ひずみ)は非常に大きいため、ひずみ

緩和機構として結晶回転を伴う格子不変変形が発生する。その結果、Bain 格子対応の 3

つのバリアント(Bain バリアント)は、Kurdjumov-Sachs(K-S)の関係((111)A // (011)M, [1-10]A 

// [11-1]M) [[1], [2], [3], [4], [5]]を満たす 24 種類のバリアントに派生すると考えられてい

る。実際、低炭素鋼で生成するラスマルテンサイトは、旧オーステナイトに対して K-S

関係を有する傾向があり、同一のバリアントを有するブロックや最密面を共有する 6 種

類のバリアントで構成されるパケットといった K-S バリアントで特徴づけられる階層的

下部組織を持つことが知られている。 

 ラスマルテンサイトでは、パケット中の最密面である{011}Mがすべり面として優先的

に働くため、階層的下部組織が強度や塑性変形挙動に大きな影響を与える[[6], [7], [8], 

[9]]。一方、鉄系マルテンサイトのような bcc 構造を持つ金属や合金における脆性破壊挙

動は{001}に沿ったへき開破壊が生じることが知られており[[10], [11], [12], [13]]、特にマ

ルテンサイトの{001}M 低温へき開破壊では Bain バリアントが重要な役割を担うことが

指摘されている。井上ら[[14], [15]]は、焼戻した低炭素マルテンサイト鋼を用いて、ラス

マルテンサイトのへき開破壊挙動を調べ、{001}Mへき開き裂は、方位差の小さい異なる
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K-S バリアントからなるブロック境界を通過して伝播することを明らかにした。そこ

で、彼らは{001}M へき開破壊に対する抵抗の有効結晶粒を「co-variant packets」と定義し

た。その後、Morris ら[[16], [17]]は、co-variant packet が、低方位差の同一 Bain バリアン

トに属する Bain グループに対応することに着目し、Bain グループ中では{001}M へき開

き裂がほぼ直線的に伝播することを実証している。さらに、他の研究者ら[[18], [19], 

[20]]は、ラス組織を有するマルテンサイト鋼およびベイナイト鋼のへき開破壊挙動を調

べ、同様のへき開破壊挙動を確認した。 

 以上のように、ラスマルテンサイトの変形・破壊挙動は結晶学的な観点で研究されて

きたが、近年、マルテンサイト変態を介して発生する内部応力の効果についても研究さ

れている[[21], [22], [23], [24], [25]]。第 2 章で明らかにしたように、<001>Mを主軸として

異方的な変態内部応力が存在することを考えると、ラスマルテンサイトの{001}Mへき開

破壊は異方的になることが予想される。ただし、マルテンサイト鋼やベイナイト鋼で

は、複数の結晶粒に発生するマクロな Type-I の内部応力に分類される熱応力によって、

溶接部の破壊靭性が劣化することが知られているが[[26], [27], [28], [29], [30]] 、その破壊

挙動に対するミクロな Type-II の内部応力の影響についてはほとんど研究がないのが実情

である。 

 そこで、本研究では、主に 0.1C–5Mn 鋼(mass%)を用い、マルテンサイト変態によって

誘起された Type-II の内部応力が、ラスマルテンサイトのへき開破壊に及ぼす影響を検討

した。具体的には、シャルピー衝撃試験によるモード I 条件での{001}Mへき開破壊の異

方性を電子線後方散乱回折法(EBSD)により詳細に評価し、{001}Mへき開破壊の異方性を

明らかにした。さらに、FIB-DIC により実測した残留ひずみをもとに、ラスマルテンサ

イトの異方的へき開破壊を微視的変態内部応力の観点から議論した。 
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†: 炭素鋼で生成されるマルテンサイトの結晶構造は一般に bct 構造とされている。ただ

し、低炭素鋼では正方晶性が比較的小さく、後述するように内部応力に影響されるた

め、本研究では bcc 構造として扱った。 
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3.2 実験方法 

3.2.1 試料作製 

 本研究では、十分な焼入れ性を確保し、脆性破壊を助長させる目的で 5mass%の Mn を

添加した 0.1mass%C–5mass%Mn 鋼(0.1C–5Mn 鋼)を使用した。比較材として微量の Ti を

添加した Interstitial Free(IF)の IF-9mass%Mn 鋼とより C 量の高い 0.25mass%C–

1.2mass%Mn 鋼を使用した。詳細な化学組成を Table 3-1 に示す。0.1C–5Mn 鋼は、Mn の

ミクロ偏析を減少させるために熱間圧延後 1473 K で 72 ks 間の均質化処理を施した後、

10 mm 厚に冷間圧延した。先行研究[[20], [31]]を参考に、冷延材から 5 × 5 × 55 

mm3(幅×厚さ×長さ、mm)のサブサイズの V ノッチ付きシャルピー衝撃試験片(Fig. 3-1)

を切り出した。このとき、試料片の長手方向が圧延方向、V ノッチ底辺が板厚方向と平

行になるようにした。切り出した試験片を 1373 K で 1.8 ks の溶体化処理に施した後、水

冷することで焼入れままのラスマルテンサイト単一組織を得た。他の 2 つの比較鋼も同

様の熱処理を施した。なお、各鋼のマルテンサイト変態開始温度(Ms)、平均旧オーステ

ナイト粒径、ブロックサイズ、Bain グループサイズは Table 3-2 にまとめた。 
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Steel C Si Mn P S Cr Ti Al O N Fe 

0.1C–5Mn 
(0.1C) 

0.092 0.004 4.96 <0.002 0.0024 − − 0.034  0.0032 Bal. 

9Mn–0.1Ti (0C) 0.0010 0.12 9.15 0.0010 0.0034 0.010 0.064 0.019 0.0030 0.00090 Bal. 

0.25C–1.2Mn 
(0.25C) 

0.25 0.0060 1.20 − − − − − − − Bal. 

Table 3-1. Chemical composition of steels used in this study 
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Fig. 3-1. Dimension of a test piece for Charpy impact test. 
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Steel MS (K) 
Prior γ  grain size 

(µm) 

Block size 

(µm) 

Bain size 

(µm) 

0.1C–5Mn (0.1C) 529 237 8.9 8.8 

9Mn–0.1Ti (0C) 500 171 46 47 

0.25C–1.2Mn (0.25C) 519 265 7.2 7.1 

Table 3-2. Martensitic transformation temperature (Ms), prior austenite grain size, block size, 

and Bain group size for each steel used in this study. 
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3.2.2 変態開始温度測定 

変態開始温度(Ms)は、フォーマスター試験機(Formastor-F2、富士電波工機株式会社製)

を用いた熱膨張試験によって測定した。放電加工機を用いて直径 3.0 mm、高さ 10 mm

の円柱試験片を切り出し、#2000 のエメリー紙で加工層が取り除けるまで乾式研磨する

ことで試料とした。加熱速度 100 K/s にて所定の温度まで連続加熱し、その後、窒素ガ

スによる急冷を行うことで、時間に伴う試料の長さ変化を測定した。そして、得られた

時間−変位曲線から温度−変位曲線(熱膨張曲線)に変換し、熱膨張による長さ変化の直線

性が失われる温度を変態開始温度として評価した。変態開始温度は、5 回以上の試験に

よって得られた最大値と最小値を除いた残りの測定点の平均とした。また、窒素ガスの

噴射によって熱膨張曲線が不自然に湾曲する場合、その後の冷却曲線を参考に近似曲線

によって補正した。 

 

3.2.3 シャルピー衝撃試験 

 シャルピー衝撃試験は、計装化ロードセルを取り付けた 300 J シャルピー衝撃試験機

(富士試験機株式会社)を用いて行い、試験片を液体窒素に浸漬させ 77 K で 600 s 保持し

た直後に常温で実施した。専用ソフトウェア IitmWim19(株式会社米倉製作所)を用いて

衝撃荷重を逐次モニターし、スムージング処理により高周波のノイズを除去した荷重–変

位曲線を得た。なお、スムージング処理により最大荷重がほとんど変化しないことを確

認した。シャルピー衝撃試験後の試料は、電気 Ni めっきを行うことで破面を保護し、後

述する破面縦断面の組織観察および結晶方位解析に使用した。電解 Ni めっきには 150 

gL-1 NiSO4・6H2O + 15 gL-1 H3BO4溶液と純 Ni 板を用い、電流密度 10 Am-2 で 21.6 ks のめ

っき処理を実施した。 
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3.2.4 組織観察 

 各試料の組織観察は電界放出型走査電子顕微鏡（FE-SEM、JSM-7001F、日本電子株式

会社）を用いて観察した。3.2.3 項で示した Ni めっきで保護された試料を、ファインカ

ッターで切断し、切断面が観察面となるように導電性の樹脂(クルツァージャパン株式会

社、Technovit5000)に埋め込んだ。この試料を#220〜#4000 のエメリー紙で順次、湿式研

磨した後、粒子径 12 nm のコロイダルシリカを研磨液として、自動研磨機による 3.6 ks

の仕上げ研磨を行った。その後、デシケーターに入れ真空引きによる脱ガス処理を行っ

た。測定条件は、加速電圧 15 kV、作動距離 15.0 mm の条件で観察し、測定領域に合わせ

て適宜倍率を変化させ、破面および破面縦断面の二次電子像を得た。 

 

3.2.5 結晶方位測定 

各試料の結晶方位解析は、電子線後方散乱回折(EBSD)法により解析した。FE-SEM(日

本電子株式会社製、JSM-7001F)を用いて、加速電圧 15 kV、作動距離 15.0 mm の条件

で、観察倍率に応じてステップサイズを 0.1～0.4 µm に設定し測定した。FE-SEM に搭載

された専用検出器によって EBSD パターンを検出し、これを OIM Data Collection ver. 

7.1.0(株式会社 TSL ソリューションズ製)により解析することで結晶方位を測定した。そ

の後、得られたデータを OIM Analysis ver.7.3.0 を用いて、逆極点図に準じた結晶方位マ

ップ(inverse pole figure: IPF map)および極点図として出力した。なお、EBSD 測定用試料

は、3.2.4 項で示した試料と同じである。 

 

3.2.6 微視的内部応力測定 

 ラスマルテンサイト中に発生する微視的な内部応力の測定は、FIB–DIC 法[32]を用い

た。微視的な内部応力評価用の試料は、10t × 10w × 10L mm3 に切削し、それらを 3.2.1 項

で示した同様の溶体化処理条件で熱処理した。その後、導電性の樹脂(クルツァージャパ

ン株式会社、Technovit5000)を用いて樹脂埋めし、エメリー紙で#220 から#4000 まで順
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次、湿式研磨した後、自動研磨機で粒径 12 nm のコロイダルシリカで、3.6 ks 丁寧に仕

上げ研磨を行い、試料作製による表面のひずみを除去した。ピラーの微細加工は、FIB

装置付きの電界放出型走査電子顕微鏡(FIB/FE-SEM：Scios、FEI ジャパン株式会社)を使

用し、加速電圧 30 kV、照射電流 0.5 nA の条件下で加工した。この際、1 回の加工によ

る加工深さが約 0.5 μm となるように加工時間を設定した。残留応力の評価領域は、試料

中央部付近で測定し、直径 10 µm の円柱状マイクロピラーは、ラスマルテンサイトの

Bain グループ内に、深さ 5.0 μm に達するまで加工した。FIB 加工の前後で、加速電圧 10 

kV、作動距離 7.0 mm の条件下で、解像度 1536 × 1024 pixel の SEM 画像を撮影し、GOM 

社が開発した GOM Correlate Professional ソフトウェアを用いた DIC 解析により、円柱状

マイクロピラー上端面の二次元ひずみを正確に測定した。DIC 解析では画像相関のため

にランダムパターンが必要なため、FIB 加工前に試料を王水で化学エッチングし、不規

則な腐食パターンを形成した。DIC 解析は、サブセットサイズを 148×148 pixel(～2.5×2.5 

μm）とし、ステップパラメータを 9 pixel(152nm)とした。Si を使用した FIB–DIC のモデ

リングおよび実験に基づく先行研究[[33], [34]]によると、ピラー径が 1.0 μm より大きい

場合、FIB による損傷は微視的なひずみ測定にあまり影響を与えないことが分かってい

る。そこで、本研究では、ピラー径を 10 μm とし、外周から 1.0 μm を除いたピラー上端

面中央部において DIC 解析を行った。 
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3.3 実験結果 

3.3.1 0.1C–5Mn 鋼におけるラスマルテンサイトの結晶学的特徴 

 Fig. 3-2 は、焼入れままの 0.1C–5Mn 鋼のミクロ組織を示す EBSD 解析結果である。旧

オーステナイト粒界と方位差 15°以上の高角粒界をそれぞれ黒破線と黒実線で表してい

る。焼入れままの材料は、複数のバリアントを伴うラスマルテンサイト組織を全面で呈

しており、ブロックやパケットといった階層的下部組織が旧オーステナイト粒内によく

発達していることがわかる。「A」で示す旧オーステナイト粒におけるマルテンサイトバ

リアントの結晶方位を示す{001}M 極点図[Fig. 3-2(b)]は、K-S 関係[[1], [2],[3], [4], [5]]で特

徴づけられる結晶方位分布を示している。つまり、旧オーステナイトとマルテンサイト

の間に K-S 関係が成立し、焼入れままの組織に 24 種類の K-S バリアントが形成されて

いる。そのため、Fig. 3-2(b)には K-S 関係から予測される旧オーステナイトの{001}Aと

24 種類の K-S マルテンサイトバリアントに対応する{001}M をそれぞれ黒丸と白丸で付記

している。鉄鋼のマルテンサイト変態において、24 種類の K-S バリアントは、オーステ

ナイトと{001}を共有する 3 つの Bain バリアント({001}A // {001}M)から派生したバリアン

トとみなすことができる。そこで、極点図に従って、旧オーステナイトの(100)A、

(010)A、(001)Aにおおよそ平行な{001}M を有するマルテンサイトバリアントをそれぞれ

Bain-1(赤)、Bain-2(青)、Bain-3(緑)に分類し、Fig. 3-2(c)に 3 つの Bain バリアントの分布

を Bain グループマップとして表示した。Bain グループマップから、3 つの Bain グルー

プはほぼ同じ面積率で発達しており、測定領域に対し求積法で求めた Bain グループの平

均サイズは約 16μm であった。この Bain グループは、2 章で示した IF–16mass%Ni 鋼に

おけるラスマルテンサイトのサイズよりも明らかに微細になっており、これは C の添加

によって下部組織が微細化し、Bain グループの大きさも減少するという先行研究の結果

[[2], [35], [36], [37]]と一致する。 
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Fig. 3-2. The results of crystal orientation analysis for lath martensite obtained in 0.1C–5Mn 

steel. (a) is IPF map for bcc phase. (b) and (c) indicate the {001}M pole figure classified by 

Bain orientation relationship in the prior austenite grain A and the corresponding Bain group 

map, respectively. 
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3.3.2 ラスマルテンサイトにおける Bain ひずみによる変態内部応力の異方性 

 0.1C–5Mn 鋼の焼入れままマルテンサイトにおいて、FIB 加工による微細加工の一例を

Fig. 3-3 に示す。一つの旧オーステナイト粒を選択して、(a) bcc-IPF、(b) Bain グループマ

ップとして表示し、それに対応する{001}M 極点図を(c)に示す。FIB 加工により、旧オー

ステナイト粒内の比較的粗大な Bain-1(赤)グループ内に直径 10 μm のマイクロピラーが

形成されていることが確認でき、FIB 加工後のマイクロピラーの SEM 画像(d)からピラー

上端面の端部におけるダレが比較的少ないことが分かる。さらに、ピラーの高さ方向(試

料表面法線方向)に沿って EBSD 観察を連続的に行い、マイクロピラー内のマルテンサイ

ト組織を 3 次元的に解析した結果、マイクロピラー内部で Bain-1 の体積分率が約 81％を

占めていることを確認した。このことから、マイクロピラーはほぼ 1 つの Bain グループ

から構成されていることが明らかになった。また、極点図(c)より、[010]Mが観察面の法

線方向とほぼ平行に存在し、[100]M と[001]Mが観察面上に存在することがわかる。Fig. 3-

4 は、マイクロピラーの表面に対して行った DIC 解析の結果を示す。マイクロピラーの

面内法線方向を回転軸として、15°毎に座標系を回転させて平均垂直ひずみを測定し、2

次元平面ひずみとしてまとめた結果を Fig. 3-4(a)に示している。その結果、[100]Mと

[001]M に沿って引張と圧縮の弾性変形が観察され、ep1 と ep3 はそれぞれ弾性ひずみの主

ひずみに対応することが分かる。FIB 加工が進むにつれて、それぞれの主ひずみは徐々

に増加あるいは減少し、最終的にその平均ひずみはそれぞれ 0.27%、–0.15%に達した

[Fig. 3-4(b)]。さらに、個々の Bain グループについて同様の操作を 5 回行ったところ、い

ずれの場合も同様に弾性ひずみが確認された。すなわち、ラスマルテンサイトには、

Bain 格子対応を主軸として、a 軸方向に–0.27％、c 軸方向に 0.15％の弾性ひずみが残存

していることを示している。そこで、第 2 章で求めたように、自由表面の影響による試

料表面法線方向での残留ひずみの緩和を考慮(e’11≠e’22)して、材料内部に存在する残留応

力 σij と残留ひずみ eij を同様の方法で推定すると以下のようになる。 
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0.32 0 0
0 0.32 0
0 0 0.074

ijσ
− 

 = − 
 
 

  (3-1) 

0.0018 0 0
0 0.0018 0
0 0 0.0024

ije
− 

 = − 
 
 

  (3-2) 

マルテンサイトの結晶構造が完全な bcc 構造で残留弾性ひずみ eijを持ち、a 軸と c 軸の

格子定数をそれぞれ aabccと acbccとした場合、焼入れままの bcc マルテンサイトの軸比

は、acbcc/aabcc = (1+0.0024)/(1-0.0018) = 1.0042 と表される。X 線回折で測定した焼入れま

まのマルテンサイトの結晶構造は bct 構造であり、その軸比 acbct/aabct は次式で表される

ように固溶 C 量の増加に伴い直線的に増加することが報告されている[38]。 

acbct/aabct = 1.000 + 0.045×(mass%C)  (3-3) 

ここで、0.092 mass%の C が焼入れままのマルテンサイトに過飽和固溶しているとする

と、式(3-3)より軸比は acbct/aabct = 1.0041 と推定される。この値は、上記で計算された正

方晶にひずんだ bcc 構造の軸比 acbcc/aabcc と一致するものであった。一般的に、fcc 格子の

八面体位置の C 原子は、Bain 格子対応により bcc 格子における一組の八面体位置に規則

配列した c 軸にあり、bct 格子が形成されると考えられている。しかし、本実験結果は、

Bain ひずみに起因した残留弾性ひずみによって、溶質 C 原子が c 軸方向に規則化する可

能性を示唆している。Maruyama ら[39]は、X 線回折と 3 次元アトムプローブによる実験

結果から、同様の機構を指摘しているが、溶質 C の規則化固溶と変態内部応力の関係に

ついては、さらなる検討が必要である。内部応力に対する自由表面の影響についても、

今後さらに深く議論する必要があると思われるが、本研究では、マルテンサイト鋼のへ

き開破壊について、式(3-1)の内部応力を用いて議論することにする。 
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Fig. 3-3. The results of crystal orientation analysis for the FIB processing. (a) Inverse pole figure 

map, (b) Bain map, and (c) {001}M pole figure of martensite within the prior austenite grain. (d) 

The SEM image of the micro-pillar after FIB processing. 
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Fig. 3-4. The results of (a) the in-plane strain on the top surface of the micro-pillar, and (b) 

the development of the principal strains as a function of FIB processing step. 
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3.3.3 焼入れままラスマルテンサイトの低温へき開破壊 

 Fig. 3-5 は、焼入れままの 0.1C–5Mn 鋼を用いて、77 K で 600 s 保持した直後にシャル

ピー衝撃試験で計測して得られた荷重–変位曲線を示している。試験後期では試験機の剛

性に由来する長周期の応力波が含まれているが、試験初期では変位の増加に伴って荷重

が直線的に増加し、約 900 N に達した後、荷重が急激に減少することが分かる。このよ

うな急激な荷重の低下は、弾性変形中に脆性破壊が発生したことを示唆している。実

際、衝撃試験で評価された衝撃吸収エネルギーの値(衝撃値)は 13.7 J/cm2 と非常に低い値

であった。Fig. 3-6 にシャルピー衝撃試験後の破面の光顕写真(a)と SEM 像(b, c)を示す。

光顕写真(a)と低倍率の SEM 像(b)から、材料は大きな形状変形をせずに破壊しており、

破面は比較的平滑であることがわかる。また、高倍率で破面ノッチ近傍を観察すると

(c)、延性破壊に特徴的なディンプルはなく、脆性破壊で見られるリバーパターンを確認

することができる。これらの結果から、焼入れままの鋼材では脆性破壊が起きているこ

とが証明された。 
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Fig. 3-5. Load-displacement curve obtained by instrumentation Charpy impact test in 

as-quenched 0.1C–5.0Mn steel. 
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Fig. 3-6. Optical and SEM images showing the fracture surface of 0.1C–5Mn steel after Charpy 

impact test. (a) is an optical image of the brittle fractured test piece. SEM image (c) is the 

magnified image corresponding to the area surrounded by the dotted white square in (b). 
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3.3.4 ラスマルテンサイトにおける{001}面へき開破壊の異方性 

 Fig. 3-7 は、シャルピー衝撃試験片の破面縦断面の SEM 像を示しており、画像中のノ

ッチ先端から試料の上端面までき裂が進展していた。破面には十分な厚みの Ni メッキが

施されており、破面を保護している。主き裂は、多数のファセットな界面を連結して伝

播した結果、リバーパターンを伴った巨視的な破壊を生じており、破面付近には白い矢

印で示すようなサブクラックがいくつか観察された。これらのへき開面の結晶学的特徴

を解析するために、Fig. 3-7 の白点線で囲まれた領域に対応する EBSD 解析マップを、

(a)bcc-IPF マップおよび(b)Bain グループマップとして Fig. 3-8 に示した。Bain グループ

マップでは、旧オーステナイト粒毎に 3 つの Bain グループを赤、青、緑に色分けしてい

る。さらに、(a)で γ1と表示された旧オーステナイト粒におけるマルテンサイトの{001}M

極点図を(c)に示す。Fig. 3-8(b)では、各 Bain グループにおける観察面上の 3 つの{001}M

トレースを白線で示しており、特に Bain 格子対応における(001)M は太線で強調してい

る。bcc-IPF マップ(a)では、γ1と γ2で示される 2 つの旧オーステナイト粒が観察領域内

に存在しており、破面近傍では結晶回転や塑性流動がほとんど見られないことから、塑

性変形のほとんどないへき開破壊が生じたことが分かる。Bain マップ(b)より、破面ファ

セットは{001}Mトレースと一致し、個々の Bain グループ内で大きく成長する傾向にあ

った。その結果、様々な{001}Mへき開面によって形成された主き裂の伝播は、各 Bain

グループ境界で偏向していることがわかる。また、Fig. 3-7 に示すサブクラックにおいて

も、主き裂と同様に、{001}M でのへき開破壊と Bain グループ境界でき裂の偏向が発生

していることが確認された。Bain グループに拘束された{001}M へき開破壊は、低炭素マ

ルテンサイト鋼[[16], [17], [20]]のみならず、ラス組織を有するベイナイト鋼[[18], [19]]で

も複数の研究者によって報告されている。ここで注目すべきは、赤色の Bain-1 では

(001)M が他の(100)Mや(010)M よりも頻繁に破壊しているように見えることである。そこ

で、{001}Mへき開破壊の異方性を調べるために、以下の解析を行った。まず、旧オース

テナイト粒である γ1 において、破面に沿って測定点を選定し、できる限り恣意性を排除
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するために測定点の間隔を～0.3μm に固定して、822 点の測定点を抽出した。次に、測定

点が{001}Mのトレースを持つへき開面に属するかどうかを判定し、へき開破壊であれ

ば、極点図(c)の Bain 格子対応により、へき開面を a 軸方向に垂直な(100)M および

(010)M、または、c 軸方向に垂直な(001)M に分類した。この際、(100)M と(010)M は Bain

格子対応において等価であるため、一意に特定することはできないので、それぞれを

(100)-1M、(100)-2M として表記した。以上の解析に基づく各 Bain グループの破壊頻度を

Table 3-3 にまとめる。これにより、破面における{001}Mへき開面の比率は 88％であ

り、焼入れままのラスマルテンサイトでは{001}Mへき開破壊が支配的であることが再確

認された。また、残りの 12%は非へき開破壊として特徴づけられ、破面のティアリッジ

に対応することが確認された[Fig. 3-8(a)の白矢印参照]。{001}Mのへき開破壊比率を比較

すると、Bain-1 では(001)M が 68%と比較的高い割合を示したが、Bain-2、Bain-3 におけ

る(001)Mでは約 35%を占めていた。{001}M の破壊比率のばらつきは、Bain グループによ

って幾何学的な破壊条件が異なることに起因する。そこで、以下では{001}M へき開破壊

の異方性について、モード I 破壊に基づく応力条件の観点から考察した。 
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Fig. 3-8. Crystal orientation analysis results for the area surrounded by white dotted line in 

Fig. 3-7. (a) Inverse pole figure map, (b) Bain map, and (c) (001)M pole figure of martensite 

within the prior austenite grain γ1. The white lines in the Bain map (b) indicate the trace of 

{001}M planes. 
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Number of 

measurement 
point, N 

Fraction of 
cleavage fracture 
within each Bain 

group, F 

Resolved normal 
stress, σres / MPa 

Bain-1 (100)-1M 57 0.13 1 

(100)-2M 80 0.19 101 

(001)M 296 0.68 1099 

Total 433 1.00 − 

Bain-2 (100)-1M 32 0.43 927 

(100)-2M 18 0.24 269 

(001)M 25 0.33 1 

Total 75 1.00 − 

Bain-3 (100)-1M 54 0.25 335 

(100)-2M 81 0.38 698 

(001)M 78 0.37 191 

Total 213 1.00 − 

Others − 101 − − 

Table 3-3. Fraction of {001}M cleavage fracture planes of martensite within the prior austenite 

grain γ1. The resolved normal stress for {001}M was calculated by its normal direction in sample 

coordinate system for Charpy impact test. 
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3.4 考察 

Fig. 3-9 で模式的に示すようにシャルピー衝撃試験では、ハンマーの接触によって試験

片に荷重 P が働くとき、ノッチ底部に巨視的な曲げ垂直応力 σapp が作用することで、き

裂が進展する。このとき、σapp は F に加えて、試験片の厚さ B、幅 W ならびにノッチ深

さ a と支点間の距離 S を用いて、次式で得られる。 

σapp = 3PS
2B(W - a)2  (3-4) 

ここで、S = 40.07 mm、B = 4.96 mm、W = 4.99 mm、a = 2.00 mm とし、シャルピー衝撃

試験による最大荷重 P = 881.3 N(Fig. 3-5 参照)を式(3-4)に代入すると、σappは 1195 MPa

と見積もることができる。この算出されたへき開破壊応力は、材料中のミクロ組織によ

って異なるが、C–Mn 鋼のノッチ付き 4 点曲げ試験片で測定されたへき開破壊応力(1189-

1208 MPa [41])とほぼ同じであった。この σapp によって、モード I の{001}Mへき開破壊が

生じたと仮定すると、その{001}M へき開面の法線方向に生じる分解垂直応力 σres によっ

て破壊挙動を議論する必要がある。そこで、巨視的な曲げ垂直応力 σappがノッチ先端の

結晶粒内で均一に分布していると仮定し、EBSD で解析した結晶方位を用いて各{001}M

に作用する分解垂直応力 σres を幾何学的に計算し、その計算結果を Table 3-3 にまとめ

た。Fig. 3-10 は、各 Bain グループ毎の{001}M破壊頻度 F と分解垂直応力 σres との関係を

示している。F は、σres の増加とともに直線的に増加し、モード I 条件でのへき開破壊を

示唆している。ただし、F と σres の直線関係は、赤と青の 2 本の直線で示すように、

(001)M と(100)Mで独立した。その結果、同一の σresで比較したとき、(100)Mに比べて、

(001)Mは 20%ほど高い F を示す。これは、(001)Mが(100)Mよりもへき開破壊しやすいこ

とを示しており、ラスマルテンサイトのへき開破壊に明瞭な異方性が存在することが明

らかとなった。さらに、焼入れままの IF-9Mn(0C)鋼と 0.25C–1.2Mn(0.25C)鋼を用いて、

へき開破壊の異方性に及ぼす C 含有量の影響を検討するため、焼入れままの 0C 鋼と

0.25C 鋼における分解垂直応力 σresと F の変化を Fig. 3-11 に示す。なお、応力は、両者

の σapp の差を取り除くため、規格化された応力 σNR = σres/σapp として表示している。σNR–F
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の関係は、両鋼種ともに 0.1C–5.0Mn 鋼と同様の異方性を持った{001}Mへき開破壊を示

した。また、各鋼において 4 つの異なる旧オーステナイト粒を対象に同様の解析を行っ

たところ、全てのデータで同じ傾向が見られた。両鋼とも FIB-DIC による変態内部応力

の測定は行なっていないが、へき開破壊の異方性は C 含有量に関係なくマルテンサイト

鋼に共通する特徴であると考えられる。 

 ラスマルテンサイトのへき開破壊の異方性にマルテンサイト変態に伴う微視的内部応

力が寄与しているとすれば、モード I 破壊に至る応力は、内部応力を含む有効分解垂直

応力 σ⁎resとして、次のように考えることができる。 

σres
* = σres + σint  (3-5) 

ここで、σint は{001}Mの法線方向に作用する変態内部応力である。式(3-1)の σ11 = –

320MPa と σ33 = 74MPa をそれぞれ(100)M と(001)Mの σint として式(3-5)に代入すると、

0.1C–5Mn 鋼の F と σ⁎res の関係(Fig. 3-10)は、Fig. 3-12 として再整理することができる。

すなわち、(001)Mと(100)M の F は σres を用いて異なる直線で整理されたが(Fig. 3-10）、

σ⁎res を用いることで同一の直線にまとめることができた(Fig. 3-12)。{001}Mの分解垂直応

力および内部応力の計算は、いくつかの仮定を置いているため半定量的であるかもしれ

ないが、これらの結果から、Bain 格子対応に起因する変態内部応力がラスマルテンサイ

トの{001}へき開破壊に大きな影響を与えており、外部応力によって作用する巨視的な応

力と材料中の微視的な内部応力の重ね合わせが可能であると結論づけられる。 

以上の結果をもとに、マルテンサイト鋼における変態内部応力を考慮した低温へき開

破壊におけるき裂の伝播挙動を Fig. 3-13 に模式的に示す。外部からの荷重負荷によって

き裂の前方に曲げ垂直応力が働く。このとき、各 Bain グループにおける 3 つの{001}M

には分解垂直応力がそれぞれ作用し、この分解垂直応力が破壊の臨界値に達した{001}M

においてモード I でのへき開破壊が発生する。このとき、ラスマルテンサイトには Bain

ひずみに起因する異方的な変態内部応力が既に存在するため、これが分解垂直応力に付

加されている。その結果、(100)Mに比べて高い引張応力が作用する(001)Mにおいてへき



 

- 92 - 
 

開破壊が優先的に発生し、ティアリッジを伴って巨視的なき裂として伝播する。この

際、巨視的なき裂は、破面の面積を最小にするために、できるだけ直線的に進行すると

考えられるため、すべての微小へき開面が連続して繋がるわけではなく、一部はサブク

ラックとして破面近傍に残ると考えられる。さらに、主き裂を進展させるために補完的

な微小へき開面が活性化する可能性もある。これは、Fig. 3-12 に示すように、σ⁎res = 0 

MPa における F がゼロにならない実験結果と対応する。したがって、破壊挙動をより深

く理解するためには、破壊靭性試験による静的破壊靭性値の評価と、伝播するき裂前方

の局所応力状態を FEM などの数値解析により正確に解析する必要がある。 
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Fig. 3-9. Schematic illustration of resolved normal stress σres generated in a normal direction of 

{001}M in Charpy impact testing. 
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Fig. 3-10. Relation between the fraction of cleavage fracture within each Bain group F and the 

resolved normal stress σres. 
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Fig. 3-11. Relation between the fraction of cleavage fracture within each Bain group F and the 

normalized resolved normal stress σNR for interstitial-free 9Mn and 0.25C–1.2Mn martensitic 

steels. The open and closed symbols correspond to (100)M and (001)M, respectively. 
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Fig. 3-13. The mechanism of {001}M cleavage fracture of lath martensite considering the 

anisotropic internal stress generated via martensitic transformation. 
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3.5 まとめ 

 焼入れままの 0.1%C-5%Mn 鋼を用いて、ラスマルテンサイトのへき開破壊に及ぼす変

態内部応力の影響を調査した。得られた結果は以下の通りである。 

1. ラスマルテンサイトでは{001}Mへき開による低温脆性破壊が生じ、Bain グループが

有効結晶粒として作用する。そして、ひとつの Bain グループにおける{001}M へき開

破壊頻度は各{001}Mに対する分解垂直応力の上昇とともには単調増加することか

ら、{001}Mへき開破壊は主としてモードⅠ破壊で起こることが示された。 

2. Bain 格子対応に基づく結晶方位解析によって、各 Bain グループにおけるへき開破壊

は、(100)M に比べて(001)M でより破壊が生じ易いことが明らかとなった。この異方性

を持った{001}Mへき開破壊は、C 含有量の異なるマルテンサイト鋼でも生じる。 

3. 集束イオンビームと高精度デジタル画像相関技術の組み合わせにより、各 Bain グル

ープにおいて<001>M を主軸として、内部応力が異方的に発達することが確認され

た。そして、[001]M に平行な主応力は、他の 2 つの主応力より大きい。 

4. Bain グループ中の内部応力の異方性を考慮することで、(001)Mと(100)M のへき開破

壊頻度の異方性が説明できる。これは、Bain ひずみに起因する微視的な変態内部応

力と外部負荷による巨視的な応力が重ね合わせ可能であることを示している。 
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第 4 章 マルテンサイト鋼の変態内部応力に起因した異方的へき開破壊の力学解析 

 

4.1 緒言 

 シャルピー衝撃試験は、構造用鋼の靭性特性を簡便且つ低コストで評価できることか

ら、工業的に広く普及している[[1], [2], [3], [4], [5], [6]]。そこで、第 3 章では、計装化シ

ャルピー衝撃試験を用いてマルテンサイト鋼の脆性破壊挙動に及ぼす変態内部応力の影

響を調査した。その結果、Bain グループを単位として存在するマルテンサイトの<001>M

を主軸とした異方的な変態内部応力が、各 Bain グループの{001}Mへき開破壊の破壊頻

度に異方性をもたらすことを明らかにし、微視的な変態内部応力が Mode-Ⅰ条件での

{001}へき開破壊を助長することを示した。しかしながら、マルテンサイト鋼を含む bcc

金属の降伏強度が大きなひずみ速度依存性を示し、破壊靭性値にも本質的なひずみ速度

依存性[[7], [8], [9]]が存在することを考慮すると、荷重速度が数 m/s[10]に達するシャルピ

ー衝撃試験によって得られた実験結果は動的破壊に特有なものである可能性が懸念され

る。そのため、静的な条件でマルテンサイト鋼の破壊挙動を評価し、破壊力学に基づい

た解析と比較することが望ましい。そこで、本研究では、前章と同様に 0.1mass%C–

5mass%Mn 鋼を用いて、静的負荷条件下における三点曲げ試験から破壊靭性値を評価し

た。同時に、拡張有限要素法[[11], [12]]による数値解析シミュレーションモデルを実施す

ることで、切欠き先端の応力状態を再現し、き裂の発生・進展に及ぼす微視的変態内部

応力の影響を調査した。 
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4.2 実験方法 

4.2.1 試料作製 

 本章では、第 3 章と同じ 0.1C–5Mn(mass%)鋼を供試材として用いた(Table 3-1)。供試材

は、均質化処理が施された約 10 mm 厚の冷延鋼から 10 × 5 × 50 mm3(幅×厚さ×長

さ、mm)の三点曲げ試験片を切り出した。詳細な試験片サイズを Fig. 4-1 に示す。な

お、試験片には、a = 5 mm 機械切欠きをあらかじめ入れてあり、試料片の長手方向が圧

延方向、機械切欠きが板厚方向と平行になるようにした。この試験片を、1373 K で 1.8 

ks の溶体化処理を施した後、水冷して焼入れままのラスマルテンサイト単一組織を得

た。 
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Fig. 4-1. Dimension of a test piece for 3-point bending test. 

B = 5

W = 10
a = 5

W = 50 mm
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4.2.2 三点曲げ試験  

 破壊靭性値を評価するため、オートグラフ精密万能試験機(株式会社島津製作所製、

AG-X)を用いて、三点曲げ試験を実施した。三点曲げ試験は、試験片を液体窒素中に十

分に浸漬しながら試験を行い、変位速度 1 mm/min (約 0.017mm/s)として実施した。この

際、低温での脆性破壊が起きていることを確認するため、ノッチ付近に熱電対を装着

し、試験中の温度変化を連続的に測定しながら実施した。三点曲げ試験後の試料は、電

気 Ni めっきを行うことで破面を保護し、後述する破面縦断面の組織観察および結晶方位

解析に使用した。電解 Ni めっきには 150 gL-1 NiSO4・6H2O + 15 gL-1 H3BO4溶液と純 Ni

板を用い、電流密度 10 Am-2 で 21.6 ks のめっき処理を実施した。 

 

4.2.3 組織観察 

 各試料の組織観察は、光学顕微鏡(株式会社ニコン社製、エクリプス LV150)および電

界放出型走査電子顕微鏡（FE-SEM、JSM-7001F、日本電子株式会社）を用いて観察し

た。光顕観察用試料は、ファインカッターを用いて各試料を切断し、切断面が観察面と

なるように樹脂に埋め込んだ。この試料を#220～4000 のエメリー紙で順次、湿式研磨し

た後、粒子径 12 nm のコロイダルシリカを研磨液として、自動研磨機による 1.8 ks の仕

上げ研磨を行い、研磨面 5%ナイタール溶液(硝酸 : エタノール = 5 : 95)で腐食した後、観

察した。SEM 観察用試料は、光顕用試料の作製手順と同様に機械切断と湿式研磨、自動

研磨による 3.6 ks の仕上げ研磨を行った後、デシケーターに入れ真空引きによる脱ガス

処理を行った。この際、Ni めっきが施された試料については導電性の樹脂(クルツァー

ジャパン株式会社、Technovit5000)を用いた。これらの試料を加速電圧 15 kV、測定時の

作動距離 15.0 mm の条件で観察し、測定領域に合わせて適宜倍率を変化させ、破面および

破面縦断面の二次電子像を得た。 
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4.2.4 結晶方位測定 

各試料の結晶方位解析は、電子線後方散乱回折(Electron Back Scattering Diffraction: 

EBSD)法により実施した。FE-SEM(日本電子株式会社製、JSM-7001F)を用いて、加速電

圧 15 kV、作動距離 15.0 mm の条件で、観察倍率に応じてステップサイズを 0.1～0.4 µm

に変化させて観察した。FE-SEM に搭載された専用検出器によって EBSD パターンを検

出し、これを OIM Data Collection ver. 7.1.0. (株式会社 TSL ソリューションズ製)により解

析することで結晶方位を測定した。その後、得られたデータを OIM Analysis ver. 7.3.0 (株

式会社 TSL ソリューションズ製)を用いて、逆極点図に準じた結晶方位マップ(inverse 

pole figure: IPF map)および極点図として出力した。なお、EBSD 測定用試料は、4.2.3 項

で示した試料と同じである。 

 

4.2.5 拡張有限要素法解析(eXtended Finite Element Method: XFEM) 

 破壊靭性試験におけるき裂発生・進展挙動の数値解析として、拡張有限要素法

(XFEM)[[11], [12]]を使用した。XFEM は、FEM の枠組みを用いた数値解析手法で、通常

の FEM で用いられる内挿関数にヘビサイド関数などを拡充させることにより、任意の局

所的な領域内において、要素内部に不連続性や特異性を含む高度な近似(エンリッチメン

ト)を組み込むことができる。そのため、通常の FEM 解析とは異なり、有限要素メッシ

ュと独立してき裂の不連続面をモデル化できる解析手法であるため、き裂解析において

要素と独立にき裂のモデル化が可能となる。したがって、従来の FEM を用いたき裂進展

解析におけるメッシュ分割に関する課題を多くの部分で解決あるいは改善することが可

能であり、容易にき裂進展挙動の評価が可能となる。本研究では、代表的な汎用の FEM

解析ソフトウェアの一つである ABAQUS (ver. 2021)を用い、き裂進展挙動を解析した。

なお、FEM 解析の計算は、東京工業大学の大規模クラスター型スーパーコンピュータ

TSUBAME 3.0(Tokyo-tech Supercomputer and UBiquitously Accessible Mass-storage 

Environment)を使用した。 
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4.3 実験結果および考察 

4.3.1 静的破壊試験における力学特性挙動と脆性破面の結晶学的解析 

 Fig. 4-2 は、焼入れままの 0.1C–5Mn 鋼を用いて、77 K で 600 s 保持した後に、三点曲

げ試験で得られた荷重–変位曲線を示す。変位の増加に伴って荷重が直線的に増加し、約

3000N に到達後、荷重が急激に低下したことから、試料が弾性域内で破壊したことが分

かる。ここで、靭性の高さを示す指標の一つである応力拡大係数 KQ MPa√mは、以下の

式で求めることができる[13]。 

3/2
( )Q

Q
N

P S aK F
WBB W

=   (4-1) 

2

3/2

1.99 1 2.15 3.93 2.7
( ) 3

2 1 2 1

a a a a
W W W Wa aF

W W a a
W W

     − − − +     
      = ⋅

  + −  
  

  (4-2) 

破壊時の最大荷重 PQ ＝2913 N、支点間距離 S = 40.00 mm、試験片厚さ B = 5.00 mm、正

味の厚さ BN = B = 5.00 mm、試験片幅 W = 10.00 mm、初期き裂長さ a = 5.00 mm として式

(4.1)および(4.2)に代入したところ、KQ = 62.05 MPa√mと見積もられた。この算出された

破壊靭性値は、材料中のミクロ組織、合金成分および試験片サイズによって異なるが、

同様のラスマルテンサイト組織で得られた低温環境下における 3 点曲げ試験の破壊靭性

値(89.7–92.0 MPa√m[14])より低い値を示した。Fig. 4-3 に三点曲げ試験後の破面の SEM

像を示す。試験片は塑性変形をほとんど伴わずに破壊しており、その破面は平滑でリバ

ーパターンを有する脆性破面であることが確認できる。そこで、第 3 章と同様に、破面

縦断面に切断した試料を用い、脆性破面の結晶学的特徴を解析して得られた結果を Fig. 

4-4 に示す。Fig.4-4(a)はノッチ近傍における IPF マップを示しており、(b)は(a)の白線領

域で囲った単一旧オーステナイト粒を抽出した Bain グループマップを示しており、(c)は

旧オーステナイト粒内の{001}M極点図を示している。なお、Fig.4-4(b)では、各 Bain グ

ループにおける観察面上の 3 つの{001}Mトレースを白線で示しており、Bain 格子対応に



 

- 109 - 
 

おける(001)Mは太線で強調している。シャルピー衝撃試験とは異なり、サブクラックは

ほとんど観察されないものの、主き裂の破面ファセットは{001}Mトレースと一致してお

り、静的な破壊試験においても Bain グループ境界が破壊の抵抗となることがわかる。そ

こで、第 3 章で解析したように{001}M へき開破壊の異方性を調べるために、対象とする

旧オーステナイト粒において、得られた Bain グループマップと{001}M極点図を基に、

へき開破面に沿った 840 点の測定点を抽出し、その結果を Table 4-1 にまとめる。なお、

Table 4-1 には、EBSD 法で解析した結晶方位を用いて、各{001}Mに作用する分解垂直応

力 σres を式(3-4)の巨視的な曲げ垂直応力から幾何学的に算出して得られた値も併記して

ある。破面における{001}M へき開面の比率は 80%程度であり、焼入れままのラスマルテ

ンサイトでは{001}Mへき開破壊が支配的であることが再確認できる。ここで、各 Bain

グループ毎の{001}M破壊頻度 F と分解垂直応力 σres との関係を Fig. 4-5 に示す。破壊頻

度 F は、σres の増加とともに直線的に増加しており、静的破壊試験においてもモード I 条

件でのへき開破壊が支配的であることを示唆している。さらに、F と σres の直線関係は、

赤と青の 2 本の直線で示すように(001)M と(100)Mで独立した。さらに両直線の傾きは、

前掲 Fig. 3-10 に示したシャルピー試験の結果とほぼ同じであり、(001)Mならびに(100)M

の破壊頻度は、変位速度に依らず巨視的な分解垂直応力によって決定されることが示唆

される。以上の結果から、動的破壊試験のみならず静的破壊試験においても、マルテン

サイト鋼のへき開破壊に明瞭な異方性が現われることが明らかとなった。そこで、次項

では、へき開き裂進展モデルを再現可能な XFEM を用いて、変態内部応力がへき開破壊

に及ぼす影響を検証する。 
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Fig. 4-2. Load-displacement curve for 3-point bending test. 
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Fig. 4-3. SEM images showing the fracture surface of 0.1C–5Mn steel after 3-point 

bending test. SEM image (b) is the magnified image corresponding to the area 

surrounded by the dotted white square in (a). 
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Fig. 4-4. Crystal orientation analysis results near brritle fracture surface around notch. (a) 

Inverse pole figure map, (b) Bain map within the prior austenite grain surrounded by white line 

in (a), and (c) (001)M pole figure corresponding to (b).The white lines in the Bain map (b) 

indicate the trace of {001}M planes. 
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Number of 

measurement 
point, N 

Fraction of 
cleavage fracture 
within each Bain 

group, F 

Resolved normal 
stress, σres / MPa 

Bain-1 (100)-1M 27 0.12 378 

(100)-2M 97 0.42 745 

(001)M 104 0.46 332 

Total 228 1.00 − 

Bain-2 (100)-1M 234 0.77 1250 

(100)-2M 27 0.09 115 

(001)M 41 0.14 26 

Total 302 1.00 − 

Bain-3 (100)-1M 15 0.11 247 

(100)-2M 19 0.14 61 

(001)M 101 0.75 1065 

Total 135 1.00 − 

Others − 175 − − 

Table 4-1. Fraction of {001}M cleavage fracture planes of martensite within the prior 

austenite grain in Fig. 4-4. The resolved normal stress for {001}M was calculated by 

its normal direction in sample coordinate system for 3-point bending test. 
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Fig. 4-5. Relation between the fraction of cleavage fracture within each Bain group F 

and the resolved normal stress σres for 3-point bending test. 
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4.3.2 拡張有限要素(XFEM)を用いたき裂進展解析 

 Fig. 4-6 は、XFEM 解析で使用したモデルの構成図を示す。本モデルは、三点曲げ用試

験片、圧子ならびに支持台で構成されており、それぞれが摩擦なく接した状態のまま、

圧子の変位制御によって試験片内の応力解析を行った。なお、圧子と支持台は完全剛体

としたのに対して、試験片はヤング率 E = 200 GPa、ポアソン比 ν = 0.3 の等方弾性体と

した。また、ノッチ近傍ではメッシュサイズを細かくし、各要素の 1 辺が 25～40µm 程

度と概ね Bain グループサイズに相当するようにした。続いて、変態内部応力を導入する

ため、ノッチ近傍とき裂進展が予測される領域に存在する全ての要素に対して、Fig. 4-7

で示す x1–x2–x3座標系において、σ11(赤、Group-1)、σ22(青、Group-2)、σ33(緑、Group-3)の

いずれかが 400MPa となるように入力した。ここで、400MPa は第 3 章で算出した内部応

力における 2 つの主応力の差分に相当し、いずれの要素にどの応力成分を付与するか

は、Excel 内のランダム関数による乱数を用いて無作為に決定した。以上の設定は、試料

座標系と<001>M 結晶座標系が一致する非常に粗大な 1 つの旧オーステナイト粒が試験片

平行部を構成し、その内部に有限要素メッシュに相当する Bain グループが均質に分布し

たマルテンサイト組織をモデル化したものとみなすことができる。以上の初期条件を設

定した後、定常状態を得るための緩和処理を行ったところ、応力の釣り合い条件を満足

するように内部応力を付与した各要素は変形したが、試験片そのものはほとんど変形し

ないことを確認した。そして、圧子に対して最大で 0.15mm の変位を付与することで、

き裂進展を伴った応力解析を行った。このとき、主応力が 1000MPa[15]を超えた要素を 2

つに分離する手法を採用し、これを繰り返すことでき裂伝播を再現した。Fig. 4-8 は、

0.15mm の変位を与えた時のノッチ近傍におけるσ11 成分の分布とともにき裂進展の様子

を示しており、(a)内部応力の無い場合と(b)内部応力を導入した場合の結果をそれぞれ併

示している。内部応力の存在しないモデル(a)では、ノッチ底部に明瞭な応力集中が確認

され、これによって生成したき裂がほぼ直線的に上方へ伝播する結果、非常に先鋭なき

裂進展が生じた。このとき、き裂周辺の σ11 成分は 1000MPa 程度に達しており、設定し
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た要素の分離条件によってき裂が伝播したことが理解できる。これに対して、内部応力

を導入したモデル(b)では、要素を単位として、き裂が不規則に偏向しながら伝播してい

る様子が確認でき、初期内部応力の有無によってき裂伝播挙動が大きく変化することが

明らかとなった。そこで、内部応力がへき開破壊の異方性に及ぼす効果をより詳細に調

査するため、モデル(b)の結果に対して、き裂が進展したモデル内の全ての要素を抽出

し、それらが初期条件において 3 つのグループのいずれに属するかを判定した。このよ

うに集計した各グループの破壊要素数を Table 4-2 にまとめる。σ22 ならびに σ33 成分に対

して内部応力が作用する Group-2 と Group-3 における破壊要素数は、それぞれ 90 要素と

79 要素であり、全体の 30%程度を占めた。その一方で、外部変形によって曲げ応力が作

用する σ11に対して予め内部応力を入力した Group-1 での破壊要素数は全体の 40%(111 要

素)を占めており、マルテンサイト鋼において、引張の内部応力が存在する(001)Mの脆性

破壊頻度が高いという実験結果を再現していた。すなわち、XFEM を用いた数値解析に

より、微視的な変態内部応力と巨視的な外部応力の重ねわせによって、脆性き裂伝播挙

動を整理することが可能であることが示された。 

 一方で、改めてき裂伝播挙動に及ぼす内部応力の影響(Fig. 4-8)に注目すると、内部応

力の存在によってき裂が大きく屈曲し、微視的なき裂伝播過程でエネルギーが散逸され

た様子がわかる。これは、金属組織中の内部応力がき裂伝播抵抗を高める効果を物語っ

ており、変態内部応力を有する焼入れままのラスマルテンサイトの靭性は本質的に低く

ないことを示しているかもしれない。ただし、今回の XFEM 解析ではそれぞれの Bain

グループにおける結晶座標系を定義できておらず、その結果、{001}Mへき開破壊を基準

とした変態内部応力の効果を完全に検証できていない。今後、焼入れならびに焼戻し処

理されたマルテンサイト鋼の破壊靭性に及ぼす変態内部応力の効果をより詳細に理解す

るため、{001}Mへき開破壊に加えて、ラスマルテンサイトのサイズや階層組織を反映し

た計算機実験が求められるであろう。 
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Fig. 4-6. Configuration of the XFEM analysis model simulating the 3-point bending 

test. 
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Fig. 4-7. Initial condition of the XFEM model to calculate crack propagation analysis 

introducing transformation internal stresses for 3-point bending test. 
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Fig. 4-8. XFEM model in the vicinity of the notch after crack propagation. (a) and (b) 

show the results of the model without and with internal stresses, respectively. 
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 Group–1 Group–2 Group–3 Total 
Number of 
elements (-) 

111 90 79 280 

Rate (%) 40 32 28 100 

Table 4-2. XFEM model in the vicinity of the notch after crack propagation. (a) and 

(b) show the results of the model without and with internal stresses, respectively. 
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4.4 まとめ 

 焼入れままの 0.1%C–5%Mn 鋼を用いて、静的負荷条件下における三点曲げ試験と拡張

有限要素法(XFEM)による数値解析モデルを併用し、ラスマルテンサイトのへき開破壊に

及ぼす変態内部応力の影響を調査した。得られた結果は以下の通りである。 

1. 動的破壊試験のみならず静的破壊試験においても、各 Bain グループにおけるへき開

破壊は、(100)M に比べて(001)Mでより破壊が生じ易く、へき開破壊に明瞭な異方性が

存在することが明らかとなった。また、{001}M へき開破壊頻度は各{001}Mに対する

分解垂直応力の上昇とともには単調増加することから、静的な三点曲げ試験におい

ても{001}Mへき開破壊は主としてモードⅠ破壊で起こることが示された。 

2. XFEM を用いた数値解析において、異方性を持った微視的な変態内部応力を導入す

ると、へき開き裂は明瞭に偏向し、さらにマルテンサイト鋼において(001)M に相当

する引張内部応力は、き裂の開口を助長することが理論的に明らかになった。つま

り、XFEM を用いた数値解析により、微視的な変態内部応力と巨視的な外部応力の

重ね合わせによって、脆性き裂伝播挙動を整理することが可能であることが示され

た。 

3. 変態内部応力の存在によってき裂が大きく偏向しながら伝播し、微視的なき裂伝播

過程でエネルギーが散逸されることを考慮すると、マルテンサイト組織中の変態内

部応力がき裂伝播抵抗を高める可能性があることを示している。 
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第 5 章 総括 

 本論文では、鉄鋼材料におけるマルテンサイト(M)組織の特異な力学特性挙動や強化機

構を理解するための基礎研究の一つとして、低・中炭素鋼のマルテンサイト変態によっ

て得られるラスマルテンサイト組織中の微視的な変態内部応力の分布とその発現機構を

調査した。さらに、低温環境下における力学特性評価試験によって、それらが低温脆性

破壊に及ぼす影響を解明した。 

 

第 1 章では、本研究の目的とその背景について述べた。 

 

第 2 章では、C などの侵入型元素の影響を完全に排除した IF(Interstitial-Free)の Fe–Ni

合金を用いて、ラスマルテンサイト組織中に分布する微視的な変態内部応力を

FIB(Focused Ion Beam)と DIC(Digital Image Correlation)を併用して測定し、電子線後方散

乱回折法(Electron Backscatter Diffraction、EBSD)によって得られる結晶学的特徴との関係

を調査した。さらに、中性子回折法と EBSD 法によって、マクロとミクロの観点から正

方晶性を評価して、結晶構造と残留ひずみの関係を調査し、ナノインデンテーション試

験により力学特性を評価した。その結果、C を固溶しないマルテンサイトにおいても、

焼入れままの状態で正方晶性が存在することが確認され、マルテンサイト変態中の Bain

ひずみに由来する変態ひずみの一部が残留することによって bcc 構造のマルテンサイト

が[001]Mに沿って弾性的に伸長することを明らかにした。さらに、単一のマルテンサイ

トブロック内を FIB 加工した際、その加工によって解放される残留ひずみの異方性が

Bain ひずみに起因する変態ひずみのそれと対応することから、ラスマルテンサイト中に

は Bain グループを単位として微視的な残留ひずみが分布することを明らかにした。ま

た、ナノ硬度が FIB 加工による残留ひずみの解放によって顕著に低下することから、微

視的な変態内部応力が力学特性に大きく影響することを示した。 
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第 3 章では、C 量の異なる種々の Fe–C–Mn 合金を用いて、マルテンサイト変態による

微視的な内部応力が、ラスマルテンサイトの低温へき開破壊に及ぼす影響をシャルピー

衝撃試験、EBSD 法ならびに FIB–DIC 法により調査した。その結果、Bain 格子対応に基

づく結晶方位解析によって、ラスマルテンサイトでは{001}Mへき開による低温脆性破壊

が生じ、Bain グループが有効結晶粒として作用することが明らかとなった。さらに、各

Bain グループにおけるへき開破壊は、(100)M に比べて(001)M でより破壊が生じ易く、

Bain ひずみに起因する微視的な変態内部応力によって、{001}M へき開破壊の異方性がみ

られることを明らかにした。また、この異方性を持った{001}M へき開破壊は、C 含有量

の異なるマルテンサイト鋼でも生じることを示した。 

 

第 4 章では、三点曲げ試験による静的破壊試験と拡張有限要素法(eXtended Finite 

Element Method、XFEM)を併用して、微視的な内部応力が低温脆性破壊に及ぼす影響に

ついて数値解析の観点から検証した。その結果、動的破壊試験のみならず静的破壊試験

においても、各 Bain グループにおける{001}Mへき開破壊に明瞭な異方性が存在するこ

とが明らかとなった。さらに、XFEM を用いた数値解析において、異方性を持った微視

的な変態内部応力を導入すると、へき開き裂は明瞭に偏向しながら伝播し、(001)Mに対

応する引張内部応力がき裂開口を助長することを明らかにした。したがって、微視的な

変態内部応力と巨視的な外部応力の重ね合わせによって、脆性き裂伝播挙動を整理する

ことが可能であることを明らかにした。また、変態内部応力の存在によってき裂が大き

く偏向しながら伝播し、微視的なき裂伝播過程でエネルギーが散逸されることから、マ

ルテンサイト組織中の変態内部応力がき裂伝播抵抗を高める可能性があることを示し

た。 

 

以上のように、本研究では低・中炭素鋼を焼入れすることで得られるラスマルテンサイ

ト組織中の変態内部応力分布とその発現機構を示し、それらが低温脆性破壊に及ぼす影
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響を明らかにした。これらの成果は、ラスマルテンサイト中の特異な力学特性挙動に大

きな示唆を与え、鉄鋼材料の低温脆性破壊特性の向上に新たな可能性を与えるもので、

学術面だけでなく工業的にも大きく貢献するものと期待される。 
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