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論 文
鉄 と 鋼　 Vol.85　 (1999)　No.8

過包晶炭素鋼の包晶変態とオーステナイ ト結晶粒形成

丸 山 徹*・ 松 浦 清 隆*2・ 工 藤 昌行*2・ 伊 藤 洋 一* 2

Peritectic  Transformation and Austenite Grain Formation for Hyper-peritectic Carbon Steel

Tohru MARUYAMA, Kiyotaka MATSUURA, Masayuki KUDOH and Yohichi ITOH

Synopsis : Three binds of solidifying regions, (L+ ƒÂ), (L+ ƒÂ+ ƒÁ) and (L+ ƒÁ) have been observed in an unidirectional solidified hyper-peritectic steel 

sample quenched from a temperature above the solidus temperature. The primary ƒÂ phase in the (L+ ƒÂ) region solidifies to a dendritic struc-

ture, and the fine columnar ƒÁ grains are exist in the boundary part of the (L + ƒÁ) region near to the (L+ ƒÂ+ ƒÁ). The columnar shape of the fine

γ grains  is caused by the shape of ƒÂ-dendrite. A transition from the fine  ƒÁ grains to coarse columnar  ƒÁ grains occurs in the (L+ ƒÁ) region

when a volume fraction of liquid lowers. The structure of coarse columnar ƒÁ grain have no relation with dendrite structure. The fine columnar

γ grams  disappear as a result of growth of coarse columnar ƒÁ grain. The measured temperature ranges for the (L +  ƒÂ+ ƒÁ) region agree with

those calculated under a non-equilibrium condition. The end temperatures of peritectic reaction and solidification calculated are somewhat 

lower than the equilibrium temperatures, and are independent of solidification rate.

Key words : dendrite arm spacing; directional solidification; grain growth; peritectic reaction; phase transformation; segregation.

1.　緒 言

包晶組成の炭素鋼を溶融状態から冷却すると,初 めに,

δフェライ トの初晶デンドライ ト(以 後 δフェライ トをδ,

オーステナイ トをγ,液 相 をLと 略称する)が 晶出 し,　次

いで,包 晶反応 によってγ相 が生成 し,L→ γ凝固とδ→γ

変態が同時に進行する。包晶反応終了後,亜 包晶組成側は

δ→γ変態を経て γ単相 となり,過 包晶組成側 はL→ γ凝固

を経てγ単相 となる。包晶反応を伴 う鋼の凝固およびγ　結

晶粒の形成過程に関 してはこれまで多くの検討がなされて

いる1-13)。例えばY.　K.　Chuangら1)は1tス ラブ鋼塊の鋼塊各

位置における炭素の ミクロ偏析 を計算 した結果,炭 素の偏

析は小 さいこと,お よび温度勾配が無い場合のγ相の生成

は,過 冷によって生 じていると述べている。H.　Fredriksson

ら2)は,鉄 基合金中のP,　Mo,　V,　Crな どの ミクロ偏析比の計

算を行い,ミ クロ偏析比は冷却速度が増加すると大 きくな

り,初 晶δ内の ミクロ偏析比 は初晶γと比較 して小 さいこ

とを求めた。上島 らの一連の研究では3-6),包 晶組成の炭

素鋼について実際に近いデンドライ ト形態で成長するとき

のPお よびMnの ミクロ偏析 をδ/γ変態時の溶質再分配 も

考慮に入れて数値計算す るとともに,実 験的に計算の妥当

性を確認 している。その結果によると,フ ェライ ト安定化

元素はP,　Mn等 の樹間濃度 を低減 させ,オ ーステナイ ト

安定化元素は逆に樹間濃度を増加させる。

一方 ,平 衡凝固と実際凝固における変態温度および相割

合の違い1,2,7-10)については,Kobayashiら7)がMn,　 RS,　Si　を

含む0.04～0.51mass%Cの 鋼 を連続冷却 したときの凝固パ

スを数値計算によって求め,0.99以 下の固相率において実

験値 とよく一致することを示 した。Matsuuraら8-10)は 包晶

組成の炭素鋼 における包晶反応,δ/γ変態および凝固の終

了温度に及ぼす冷却速度の影響 を数値計算によって求め

た。 さらに,包 晶反応 を伴 う凝固ではシェル内の温度勾配

が大きくなるため,柱 状γ結晶粒が発達 しやすいことを報

告 した11)。また,γ 結晶粒の成長速度は γ領域での温度が

低 いほど大きくなることも報告 している8,12,13)。これまで

のδ/γ変態での解析においては ミクロ偏析および変態温度

などに主眼がおかれているが,δ デン ドライ トか らγ結晶

粒へ遷移す る過程は検討されていない。
一方
,デ ンドライ ト組織 と結晶粒組織 との関係 について

も古くから論 じられている14)。一般に同一の結晶方位を有

するデン ドライ ト集団が一つの結晶粒 を形成す る。 しかし

過包晶鋼のようにL相 と共存 しつつ初晶 δデン ドライ トが

γ相へ変態 し,凝 固末期 にはγ凝固するときの γ結晶粒の

形成 についての検討は十分になされていない。

γ結晶粒の微細化は,高 温における靱性の向上に役立つ

他 にγ→α変態組織の微細化にもつながる。 したがって凝

固過程におけるδデ ンドライ トからの γ結晶粒の形成機構

を明 らかにすることは,鋼 の強靱化にとっても重要であ

る。

本研究は,一 方向凝固実験および直接有限差分法を用い

た相割合の温度変化の計算の両者により過包晶鋼の凝固中

における(L+δ)相,(L+δ+γ)相 および(L+γ)相 の各相の割
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合に及ぼす凝固速度の影響およびL相 が共存す る状態での

δデン ドライ トか らの γ結晶粒の形成過程について検討 し

た。

2.　方 法

2・1　 実験方法

実験 に用いた試料の化学組成 および凝固条件をTable　1

に示す。試料は純鉄に高炭素鋼,純 マ ンガンおよびフェロ

ボスホルを加え,過 包晶組成とした。試料の凝固速度 は液

相線温度位置の移行速度であり,本 実験ではこの速度は試

料の引き下げ速度に対応 している。また,温 度勾配は液相

線温度位置での勾配とした。

実験装置の概略図をFig.1に 示す。試料を内径25mm,　 深

さ150mmの 丸底 アル ミナるつぼに入れ,ア ルゴン雰囲気

中で1823Kに 加熱 して溶解 した。溶解後,所 定の速度で る

つ ぼ を引 き下 げ,試 料 を冷却 した。試料 の質量は　170,

235gと した。試料引 き下 げ速度 は0.003～0.083mm・S-1　の

範 囲 で4通 りに変 化 させ た。 この と きの温 度勾 配 は

0.50-1.28K・mm-1で あった。所定の距離だけ引き下げた

後,る つぼを水中へ落下 させ,強攪拌 によりるつぼを破壊

して試料の急冷効果 を高めた。試料内温度は,下 端 から

25mmお よび40mmの 二カ所 に設置 したB熱 電対で測定 し

た。

得られた試料の縦断面および横断面 を研磨 し,オ ーバー

ホ ッファ氏液でデ ンドライ ト組織 を検出 し,3%　 ナイター

ル液で結晶粒組織を検出 した。デン ドライ ト主軸間隔λ1

(mm)は 横断面組織 から測定断面積4λ1(mm2)中 のデン ドラ

イ トの本数nλ1を測定 し,次 式によって求めた。測定位置

はるつぼ壁および熱電対用保護管か ら1mm以 上離れたお

よそ6mm×6mmの 領域である。

(1)

γ結晶粒は柱状であることから,粒 径は短径Dγ(mm)　で

評価 し,試 料の横断面組織から測定面積Aγ(mm2)中 の個数

nγを測定 し,次 式によって求めた。

(2)

さらに,界 面活性剤 を添加 したピクリン酸飽和水溶液に

より検出 した包晶反応の組織とEPMA分 析 による溶質濃度

分布から,δ 相,γ 相およびL相 の判別 を行った。

2・2　 各相の割合を求める計算方法

一定速度で冷却 した ときのδ/γ界面および γ/L界面の移

動量を有限差分法 によって求めた。計算 では△t時間の等

温保持と△Tの急冷を繰 り返 し,冷 却速度を△T・△t-1とした。

△tの間等温保持 されているとき,γ 相はCの 拡散によって

成長 し,△r急 冷 されたとき,γ 相 はδ相およびL相 から析

出および晶出す るとした。Fig.2は △T急冷 されたときの γ

相の析出および晶出を表 した模式図である。急冷により　δ

相のC濃 度 が減少す る ことに よって,γ 相 は δ相側へ

△(δ/γ)分だけ析出する。図中の領域Aは δ相内のC減 少量,

領域A'は 析 出によって γ相内へ取込 まれ るC量 であ り,

A=A'と なる。一方,急 冷によってL相 のC濃 度が増加す

ることによって,γ 相 はL相 側へ △(L/γ)分だけ晶出する。

その とき,γ 相か ら排出 されるC量 が領域Bで あり,　L相

へ濃化す るC量 が領域B'で あり,B=B'と なる。このよう

に,急 冷によるγ相の析出量および晶出量 と等温保持中の

Table 1. Chemical compositions (mass%) and solidifica-
tion conditions used for the experiment.

Fig.  1. Experimental apparatus for unidirectional solidifi-
cation.

Fig. 2. Schematic profile of carbon content for calculation.
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Cの 拡 散によ って成 長す るγ相の 量を計算 し,Fe-C二 元 系

の包晶 反応 に伴 うδ相,γ 相,L相 の 境 界の移動 量 を求 め

ることに よって δ相,γ 相 およびL相 の 分率 と温度 との 関

係 を求め ることが で きる8,9)。

計 算対 象とす る解析 要素の 大 きさは,デ ン ドライ ト主軸

間隔 λ1の1/2と しだ 計 算精度 と計 算時間 を考慮 して解 析

要素の 分割数 は50と した。λ1と冷却 速度 ε(K・s-1)と の 関

係式 は本実 験 と鋳込 み 実験15)の 結 果 を併 せ た次 式 を用 い

た。 また,冷 却速 度 εは液 相 線 温 度 位 置 での 凝 固速 度　V

(mm・s-1)と 温 度勾配G(K・mm-1)　 との積 と した。

(3)

以下 の仮定で計 算を行 った。

(1)　 γ相の核 生成 は,包 晶温 度1768Kの δ/L界 面 でのみ

起 こり,冷 却 中の γ相 の成 長 はL/γ 界面 お よび δ/γ界 面で

のみ起こる。

(2)　 γ相の成長は急冷による析出および晶出 と等温保

持の際のC拡 散に伴う成長による。

(3)　 γ相の核生成および成長時の過冷は無視する。

(4)　 包晶反応の進行はγ相内の炭素の拡散律速とし,　δ

相内およびL相 内の拡散は完全とする,

計算に用いたγ相内の炭素の拡散係数および各相におけ

る平衡炭素濃度 と温度の関係式をTable　2に 示す。

3.　結 果お よび考 察

3・1　 凝 固組織 か らの相の判 別

一方向凝 固 した試料 の縦断 面写 真 をFig
.3に 示 す.凝 固

速度 は0.003mm・s-1で あ る。写 真 には,デ ン ドラ イ 卜と γ

結晶 粒が 見 られ,γ 結 晶粒の 領域 を さ らに詳 しく見る とデ

ン ドラ イ ト領 域の ドに は微細 な柱 状 γ粒,そ して その下 に

は粗 大な柱状 γ粒 が観察 され る。 この よ うにデ ン ドラ イ ト

領域 の下 に微細 な γ粒 が存在す るとい う報 告は,さ れてい

ない。

また温 度的 にみれば,包 晶反応 温度 はデ ン ドラ イ ト領域

と微 細柱状 γ粒 が存在す る領域 の境 界位置 に対応す る 。　以

下に示 す ミク ロ組 織 観察 と温 度 か ら,各 相 の 判定 を行 っ

た。

3・1・1　 (L+δ)相 領域

Fig.4に 試 料最 上 部のデ ン ドライ トが明瞭 に観 察 され る

領域 の ミクロ組織 を示 す。デ ン ドラ イ トの成長 方向は紙面

に向 って左 方向で あ り,主 軸,側 枝が観察 され る また 主

軸 および側枝 とは無関係 に,等 軸 的 な結 晶粒 も観察 され る

(矢 印 でその粒 界 を示 した)。 急 冷 による γ相 の生成 は,　過

冷 が伴 い,massiveな 変 態 に よ る と考 え られ る。 したが っ

て この 領域 の γ結 晶 粒 は急 冷 中の δ/γ変態 お よ び凝 固 に

よ って 生成 した と考 え られ る。 以 上に よ り この 領 域 は,

Table 2. Diffusion coefficient and equilibrium carbon con-

centrations used for finite difference simulation.

Fig. 3. A macrostructure of an unidirectional solidified 

sample quenched from a high temperature above 

the solidus temperature.  ( V=0.003 mm •Es- 1, G= 

I.08K•Emm-1 )

Fig. 4. Microstructure of ƒÂ-dendritic region.
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(b)

(L+δ)　相 領域 と判 定で きる。

3・1・2　 (L+γ+δ)　相領域

初 晶 δデ ン ドライ トの領域 に続 いて,包 晶反応温 度以下

の 領域 には微細 柱状 γ結晶 粒 の組織 が観察 され た。　Fig. 5

に そ の ミク ロ写 真 を示 す。 腐 食液 は ピクリン酸飽 和水溶液

を用い た。写 真は柱状 γ結晶 粒の 上部 を示 し,凝 固方向 は

紙 面 に上 方向 で あ る 。Fig.3の 写 真 か ら見 られ るよ うに,

微 細 γ粒 は 一本 のデ ン ドラ イ トの形 を継 承 して いる よ うに

観察 され,そ れ を拡大 したFig.5に は,灰 色 の組織 を取 囲

むよ うに白色の領域 と黒 く見え る部 分 とが観察 され る。　こ

れ らの相 を同定す るため に,試 料の縦断 面方向でC濃 度 と

P濃 度 の分布 をEPMA分 析 に よって測定 した。 その結 果 を

Fig.6(a),　(b)に 示 す 。Fig.6　(a)は,灰 色の 部分 を取 囲む よう

に白色の領域 が あ り,そ の 白色領域 は黒色部 分で区切 られ

てい る。写 真 に見 られ る菱形 は ビ ッカー スの圧痕 で あ り,

そ れ らを結 ぶ よ うにEPMAで ラ イン分析 した。Fig.6　 (b)　は

その結 果 で ある。図 中の太 い破線 で挟 まれ た領 域 は(a)　の

写 真 中の灰 色の領域 を示す。 また水平方 向に引い た細 い破

線 は δ/γ相 界 面 に お け る δ相 の 平 衡C濃 度 で あ る

0.09mass%を 示 す 。炭素濃度 分布 を見 ると,太 い破線 に挟

まれ た領域 内 で δ相 の炭 素濃度 となって い る.一 方,P　 は

δ/γ変態 時に も再 分配す る ことよ りδ相側 に濃縮 す るが,　P

の 濃度 分布 を見る と,太 い破線 に挟 まれた領域で,そ の周

囲 よ り高い濃度 分布 を示 してい る。 また太い破線 に挟 まれ

た領域 の外 側で 見 られ るC濃 度 の高 い部分 とPの 高い 部分

は一 致 し,そ れ はFig.6　(a)の 黒 い境界部 分 に対応 す る。　し

た が って,Fig.6　 (a)の組 織 は,灰 色 部分 が δ相 で あ り,　白

色領域 が γ相,黒 色 部分がL相 と判定 で きた。 この ような

三相 が共存 す る領域 は,微 細 柱状 γ粒が存在 す る領域の上

半 分程 度で あ り,そ の下側 にな ると δ相 は観察 され な くな

り,L相 と γ相の二相 のみ となる。

3.1.3　 (L+γ)　相 領域

(L+γ)相 の 領域 は微細 γ結 晶粒 が存 在す る領域 ですで に

存在 す るが,そ の下 に 見 られ る粗 大柱 状 γ結 晶が存在 する

領 域 に も観 察 され る 。Fig.7に こ の領 域 で 観 察 され たス

ポ ッ トを示 す。EPMA分 析 に よる と,こ の スポ ッ トはP　の

濃 化域 で あ り,P濃 度 はその領域 の周囲 と比較 して急激 に

濃化 してい ることか ら,こ の スポ ッ トは凝固 に伴 うスポ ッ

ト状の偏析 部で あ る。 この スポ ッ ト状 の偏析 部が急冷 前は

すべ てL相 で あ った とい う根拠 は示 せ ないが,EPMA　 分 析

の結果 か ら,こ の偏析 が存在す る領域 はL相 が まだ残 って

い る と判定 した 。γ単相 領域 は この スポ ッ ト状 の偏析 が無

くなる領域 よ り下 の部分 と判定 した 。

Fig. 5. Microstructure of fine columnar ƒÁ grain region.

Fig. 6. Microstructure of fine columnar ƒÁ grain region (a) 

and result of EPMA analysis (b).

Fig. 7. Microstructure of residual liquid region.
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3・2　計算による相の判別

Fe-0.25mass%Cを 例 として,温 度勾配0.87K・mm-1凝 固

速度0.11mm・s-1の ときの計算結果をFig.8に 示す。　平衡凝

固では1768Kの 一定温度で包晶反応 が開始,終 了するが,

実際の凝固では包晶反応は1768Kで 開始,1763Kで 終 了す

る。すなわち1768Kか ら1763Kま でがL相,δ 相 および　γ

相の三相共存領域となる。また,凝 固終了温度 も平衡凝固

の1755Kに 対 して実 際の凝 固で はそれ よ り も7K低 い

1748Kに なる。次に,凝 固終了温度 と包晶反応終了温度を

Fig.9に 示す。包晶反応の終了温度および凝固終 了温度は

凝固速度が増加 してもほぼ一定値を示 した。凝固速度の増

加はCの 拡散時間の減少を意味するが,同 時にデンドライ

ト主軸間隔が小 さくなるために拡散距離 も小 さくなる。　そ

のため,凝 固速度が増加 しても包晶反応の終了温度および

凝固終了温度はほとんど変化 しない。

3・3　案験と計算による各相の比較

(L+δ),(L+δ+γ)お よび(L+γ)相領域の長さの凝固速度依

存性 につ いて 実測値 と計算値 を比較 した結果 を　Fig.

10(a)～(c)に示す。各相領域の長 さの計算値 は,計 算によっ

て求められた温度と各相の割合の関係および実験試料の凝

固方向の温度分布から求め,実 測値は組織観 察により求め

た。計算は,Table　1に示 したそれぞれの温度勾配 と凝固速

度で行った。(a)には固相率が0か ら包晶温度(○ 印)ま で

(a)

(b)

(c)

と固相率0.30か ら包晶温度 まで(△ 印)ま での(L+δ)相 領

域の計算値 と測定値(● 印)を 示す。測定値 と固相率　0.3

から包晶温度 までの計算値はよく一致する。本実験 では,

試料を急冷 させるとき,δ デ ンドライ ト先端がるつぼの破

砕 に伴 って除かれることにより,(L+δ)相 領域 は実際より

も短 く測定 されている。 したがって破砕部分は凝固遷移

層か ら言 えば柱状晶領域のq2層 分(固 相率　0.05～0.40)18),

すなわち固液両相がいずれ も流動することができる層が除

かれたことを示唆 している。

(b)の(L+δ+γ)相 の長 さは計算値,測 定値 ともほぼ一定

であり,両 者の値 はよく一致 している。

(c)の(L+γ)相領域の長 さは,凝 固速度が増加すると計算

値は増加す る傾向を示す。また,測 定値は計算値よりも上

回 っている。 この理由としてMnお よびPに よる凝固点降

下が考 えられる。Mnの 濃度は小 さく,ま た凝固点降下係

Fig. 8. Change in fraction  of  each phase with temperature.

Fig. 9. Effect of solidification rate on ends of peritectic re-
action and solidification.

Fig. 10. Effect of solidification rate on the length of (a)

(L+δ) zone, (b) (L+δ+γ) zone and (c) (L+γ)

zone.

19



590　 鉄 と鋼　Vol.85　(1999)　No.8

数 は小 さい こ とか ら凝 固点降 下へ の影響 は小 さい と考 え ら

れ る,一 方,Pの 凝 固点 降 下係 数 は34.4K・mass%-119)で あ

る。Fig.7で 示 した スポ ッ ト状 偏析 部のEPMA分 析 の結 果,

P濃 度 は0.03～0.07mass%で あ り,こ の濃 度 が 固液 界 面 に

お け る固相濃 度 で あ るとす ると,L相 濃 度 は　k0=0.1620)　よ

り,0.19～0.44mass%と な るの で,凝 固点 は6～15Kの 降 下

で あ る。 この降 下温度 は長 さに換 算す る と3～9mmと な り,

計 算値 と測 定値 は近 い値 に な る。(L+δ+γ)相 の 予測 は

Fe-C二 元 系に よる計算 で も 十分 可能 で あるが,(L+δ)相 お

よび(L+γ)相 の 子測 には溶質 元素 の相互 作用 を考慮 した計

算が必 要で あ ると思 われ る。

3・4　 γ結晶粒の 形成

凝固速度 と微細柱状 γ粒の短径 との関係 をFig.11　に示

す。デ ンドライト主軸間隔は凝固速度の増加とともに低 下

し,微 細 γ粒の短径 も減少 している。両者の大きさはほぼ

同 じであることから,微 細柱状 γ結晶粒は単 一デン ドライ

トに対応 して形成 している。このことは包晶反応により生

成するγ相がδデン ドライ トを基に して生成することを示

唆 している。 さらに,Fig.5に 見られ るようにγ相は,　中

央部に見られる凹凸形態の δ相を取 り囲むように して存在

している。この凹凸形態の凸部はδデンドライ トの側枝間

隙の位置と対応 しており,凹 部はδデンドライ トの側枝部

に対応 してい る。 この ことか らγ相が δデ ン ドライ トと　L

相の界面から生成 し始めるが,そ の成長はδデンドライト

の側枝形態に依存 し,側 枝間隙付近のγ相の成長は側枝部

に比較 して遅れたと考えられる。この理由としては,側 枝

間隙の溶質の濃度分布による影響が考えられ,今 後の検討

が必要である。

Fig.12は,微 細γ結晶粒の短径とそれに隣接す る粗大柱

状 γ結晶粒の短径 との関係である。粗大柱状γ粒は,凝 固

速度の増加 とともに大きく減少するが,そ の大きさは微細

柱状 γ粒の約10倍 の大きさとなっている。

微細 γ結晶粒か ら粗大γ結晶粒への遷移はFig.3に 示す

ように急激である。これは(L+γ)相領域 におけるL相 のピ

ン止めによって粗大柱状 γ結晶粒の凝固方向への成長が抑

制 されたためと考えられる。この ことを確認するために　P

量を0.05mass%と 多くした実験 を行った。その結果を　Fig.

13に 示す。Fig.13(a)はオーバーホッファ氏液で腐食したデ

ン ドライ ト組織,Fig.13(b)は 同試料をナ イタール液で腐食

したγ結晶粒の組織である。凝固速度0.033mm・s-1で 行っ

たこの試料では,同 じ凝固速度で行った他の試料 と比較 し

て微細柱状 γ結晶粒が存在する領域は約4倍 まで拡 大し,

粗大柱状γ結晶粒への遷移位置が低温側にずれている。　こ

のことか らL相 がγ結晶粒の粗大化を抑制 していることが

確認できた,,微 細 γ結晶粒から粗大γ結晶粒へ遷移すると

きの臨界液相量 をFe-C二 元系の計算結果から求め ると,

液相率は0.14で あった。 しか し,実 験で用いた試料には　P

およびMnが 含まれていることか ら,Pお よびMnに よる液

相率の増加を考慮する必要もあり,上 述 した臨界の液相率

は0.14以 上であると考えられる。

次に粗大柱状γ結晶粒の形成過程 を詳 しく調査するため

に,こ の領域の立体的なγ結晶粒の形態 を求めた。このと

き,γ 結晶粒の形成に及ぼす熱電対用保護管の影響を無 く

すために,試 料に熱電対および熱電対用保護管を挿入せず

Fig. 11. Relationship among primary arm spacing, fine γ

grain size and solidification rate.

Fig. 12. Relationship among fine γ grain size, coarse γ

grain size and solidification rate.

Fig. 13. A dendritic structure (a) and a grain structure (b) 

in the sample with 0.05 mass% P.  ( V=0.033 

mm•Es-1, G= 0.871( mm-1)

20



過包晶炭素鋼の包晶変態 とオー ステナ イ ト結晶粒形成　 591

試料No.3と 同じ条件で 一方向凝固させ,急 冷 した。得 ら

れた試料を凝固方向に垂直方向に約3mm間 隔で切断 し,

各面でのγ結晶粒を観察 した。その結果 γ結晶粒は短径方

向および長径方向に連続的に成長す るものや,成 長過程で

消滅するものがあるが,し か し,新 たに生成す る結晶粒は

認められなかった。 また,生 成 したγ結晶粒界は δデ ンド

ライトとは無関係に存在 していたことから粗大な柱状 γ　結

晶粒は連続的な成長過程で微細な柱状γ結晶粒 を逐次消滅

させ,最 終的には粗大なγ結晶粒のみが観察 されると考 え

られる。全てのγ結晶粒の立体的な形態 を示す ことはでき

ないことか ら,こ こでは連続的に成長す るγ結晶粒　(Fig.

14中のA)と 消滅するγ結晶粒(Fig.14中 のB)　の関係 を

Fig.14　に示す。

γ結晶粒 を微細化するためには凝固過程で形成 され る微

細なγ結晶粒の消滅および成長 を抑制することが必要であ

る。

4.　結 言

一方向凝固実験 と有限差分法 を用いた計算の両者により

過包晶鋼のL相,δ 相およびγ相の判別 を行 い,δ　デ ン ド

ライ トからのγ結晶粒の形成機構を考察 した。得 られた結

果は以下のようにまとめ られ る。

(L+δ)相,(L+δ+γ)相 および(L+γ)相 の形成 と予測につ

いては,

(1)一 方向に凝固 した試料で得 られ る(L+δ+γ)　相の長

さはFe-C二 元系の計算によりほぼ予測できる。

(2)過 包晶組成であって も(L+δ+γ)相 に温度幅が存在

する。

(3)0.003mm・s-1～0.083mm・s-1の 範囲の凝固速度 で

は,包 晶反応の終了温度および凝固終了温度は凝固速度に

依存 しない。

一方
,L相 が存在す る過程でのδ相か らγ相への変態とγ

結晶粒の形成過程については,

(4)(L+δ+γ)相 の領域 および(L+γ)相 領域 の一部に

渡 って微細柱状 γ結晶粒が存在 し,そ の短径はデン ドライ

ト主軸間隔にほぼ対応 した大 きさになる。

(5)微 細柱状 γ結晶粒の領域 より低温側には粗大柱状

γ結晶粒が存在 し,そ の結晶粒界はδデン ドライ ト組織 と

無関係に存在 している。

(6)微 細柱状 γ結晶粒か ら粗大柱状 γ結晶粒への遷移

はL相 によるγ結晶粒界 ピン止め効果よって抑制 され る

が,ピ ン止め効果はL相 が完全に消滅する前に失われる。

また,本 実験条件では,微 細柱状 γ結晶粒は粗大柱状 γ結

晶粒の成長により消滅する。
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