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第 1 章 序論 

1.1 本研究の背景  

 特殊鋼棒鋼・線材は主に JIS 規格鋼の機械構造用鋼（炭素鋼，合金鋼），

ばね鋼，軸受鋼，快削鋼等があり，自動車の基本性能を担うエンジン部品，

動力伝達部品，足回り部品といった重要保安部品に使用される。代表的な

自動車機械部品の製造工程例を Fig. 1.1 に示す。これら部品の多くは，棒

鋼・線材を熱間鍛造または冷間鍛造（加工）のいずれかで部品形状に成形

され，熱処理（焼入れ焼戻し，空冷および制御冷却等）により焼戻しマル

テンサイトやフェライト・パーライト，ベイナイト組織とし，最終的な必

要特性が付与される。  

 2015 年 COP21 の「パリ協定」で世界の平均気温上昇を 2℃未満に抑え

る目標が合意されて以降，自動車業界では自動車の燃費向上と二酸化炭素

排出量低減への対応が強く求められており，パワートレインの電動化，電

動車（HV（Hybrid Vehicle），PHV（Plug-in Hybrid Vehicle），EV（Electric 

Vehicle），FCV（Fuel Cell Vehicle））へのシフトが強まっている。例えば，

国際エネルギー機関（IEA：International Energy Agency）の予測では，地

球温暖化を 2℃未満に抑えるには新車販売の電動車率を 2030 年に約 50%，

2040 年に約 80%が必要とする報告例もある 1)。一方で，パワートレインの

電動化はモーターやバッテリー等の重量物が増加し燃費向上の足かせと

なっており，自動車機械部品の高強度化，小型・軽量化を実現しうる材料

の開発がより一層望まれている。  

特殊鋼棒鋼・線材から造られる自動車機械部品の高強度化とは，降伏強

度または疲労強度の向上である。降伏とは多量の転位が運動して巨視的な

塑性変形が生じることであり，降伏強度は転位の集団的運動を阻止するた
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Fig. 1.1. Typical manufacturing processes of automotive machinery 

parts. 
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めに必要な臨界応力である。疲労とは繰返し変形による転位の運動の蓄積

で微視き裂が発生し，き裂先端での局所的な塑性変形の繰返しによりき裂

が伝播し破断する現象であり，疲労強度は運動転位の蓄積で生じる微視き

裂の発生および伝播を阻止するために必要な臨界応力である。降伏強度も

疲労強度も，その強度を上げるためには転位の運動を阻止して動きにくく

すればよく，例えば，障害物で転位の運動をピン止めする方法（ピン止め

強化）と障害物で転位の運動を遮蔽し転位を堆積させる方法（Pile-up 強化）

がある 2)。  

ピン止め強化には，障害物（例えば，溶質原子，転位および第 2 相粒子）

の違いによって固溶強化，転位強化，粒子分散強化（析出強化）がある。

固溶強化の機構として諸説 3-8)あるが，主な機構は溶質原子の固溶により

格子がひずみ，これにより形成される応力場と転位周辺の応力場の相互作

用力によって転位の運動がピン止めされる。溶質原子の固溶量には制限が

あるが，固溶強化による強化量（臨界せん断応力）は溶質原子濃度の 1/2

乗に比例する 9)。転位強化の機構は，転位周辺の応力場同士による相互作

用力によって転位の運動が妨害される。転位強化による強化量は転位密度

の 1/2 乗に比例し 10)，これは Bailey-Hirsch の関係 11)としてよく知られて

いる。粒子分散強化は転位と第 2 相粒子との相互作用によって転位の運動

が妨げられる。粒子分散強化による強化量は粒子分散量（第 2 相粒子の体

積率）の 1/2 乗に比例する 12)。一方，粒子の大きさに対する強化量の依存

性は転位が粒子を通過する方法によって大きく異なる。粒子の大きさが非

常に小さい場合，粒子は転位の移動に対して弱い障害物として働き，転位

の通過により切断される（粒子切断機構；Fig. 1.2 (a)）。この場合，転位の

運動に対する抵抗は粒子自体の切断や粒子周りの応力場の切断に対する

抵抗であるため，粒子の大きさが大きいほど強化量が大きくなり，粒子の

大きさ（半径）の 1/2 乗に比例する 12)。さらに粒子の大きさが大きくなる

と，粒子は転位の運動に対して強い障害物として働き，転位は粒子を切断

できなくなる。転位は粒子間を張り出し，張り出した部分において転位成
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Fig. 1.2. Schematic diagram of precipitation strengthening mechanism, 

(a) particle cutting mechanism, (b) Orowan mechanism. 
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分の正負による合体消滅が起こることで，粒子周りに転位ループを残して

通過する（バイパス機構または Orowan 機構；Fig. 1.2 (b)）。この場合，強

化量は粒子間距離あるいは粒子の大きさ（半径）に反比例する 13)。  

Pile-up 強化には，結晶粒微細化強化がある。結晶粒微細化強化の機構は，

結晶粒界で止められた転位が堆積することで転位の運動を妨げられる。堆

積した転位は結晶粒界を越えて移動できない。堆積した転位による応力集

中によって隣接した結晶粒内の転位源に作用し，転位の運動が誘起される

14)。この応力集中の大きさは結晶粒が大きいほど大きくなり，材料の降伏

強度は結晶粒径の 1/2 乗に反比例する 15-17)。これは Hall-Petch の関係 18)

としてよく知られている。  

自動車機械部品の高強度化は，上述した 4 つの強化機構を利用して実現

してきた。例えば，クランクシャフトとピストンをつなぐコネクティング

コンロッド（コンロッド）19)では粒子分散強化を利用し，浸炭焼入れ処理

した歯車 20)やシャフトでは固溶強化と粒子分散強化を利用し，タイヤの補

強材であるスチールコード 21)は転位強化，結晶粒微細化強化と粒子分散強

化を利用し，吸排気弁の開閉を行う弁ばねでは固溶強化，転位強化，結晶

粒微細化強化と粒子分散強化を利用してきた。しかしながら，転位強化お

よび結晶粒微細化強化の強化能力を最大限に利用するには，結晶粒径で 1

μm 以下の超微細粒，転位密度で 5×10
11

/cm
2 以上の超高密度転位組織を

造り込む必要があり 22)，工業的製造工程の中で造り込むのは困難である。

4 つの強化機構の中で，容易に大きな強化量を得る手段は粒子分散強化（析

出強化）である。  

 本研究では，特にマルテンサイトの焼戻しで析出した Fe および合金炭

化物の形態変化が機械特性に及ぼす影響について明らかにし，機械構造用

鋼をはじめとする特殊鋼における炭化物の組織制御に関する新たな知見

を得ることを目指したものである。  
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1.2 マルテンサイトの焼戻し過程での組織変化と機械特性  

 原子の拡散を伴わずに固相－固相間で結晶構造が変化する変態のこと

をマルテンサイト変態といい，この変態で生成した組織をマルテンサイト

という。Fe-C 合金では，C を最大 2.11%（1421 K）固溶する高温相のオー

ステナイトから C をほとんど固溶しない低温相のフェライトへマルテン

サイト変態すると，オーステナイトに固溶していた C がそのまま強制的に

固溶したフェライト（過飽和固溶体）となる。これが Fe-C 合金のマルテ

ンサイトである。このマルテンサイトを共析変態温度（A1 線 : 1000 K）以

下で加熱（焼戻し）すると Fe 炭化物が析出する。  

 炭素鋼の場合，マルテンサイトの焼戻し中の組織変化は温度の上昇とと

もに 3 つの段階に分類できることが知られている 23,24)。第 1 段階（343 K

～423 K）では六方晶の ε 炭化物（FexC）
25)または斜方晶の η 炭化物（Fe2C）

26)が析出し，第 2 段階（503 K～573 K）では残留オーステナイト（γ）が

分解し，第 3 段階（523 K～633 K）では ε 炭化物や η 炭化物が斜方晶のセ

メンタイト（θ-Fe3C）27)へと遷移する。ε 炭化物は六方晶の配列をした Fe

原子の間の八面体位置に C 原子が侵入型に配置した結晶構造を持ち，その

組成には幅があり FexC（2≦x≦3）25,28-37)で表される。今井らは，焼戻し

の第 3 段階で θ の生成前に単斜晶の χ 炭化物（Fe5C2）が生成することを

報告している 38,39)。Kenneford らは，焼戻しの第 1 段階と第 3 段階が起こ

る温度に対する合金元素添加の影響を調査し，ほとんどの合金元素を添加

しても各段階いずれもほとんど変化せず，唯一，Si を添加すると ε 炭化物

が安定化し第 3 段階（ε→θ 遷移）が高温側へ移行することを報告している

40)。Si による ε→θ 遷移の遅延について諸説ある。例えば θ 生成とともに θ

中に固溶しにくい Si が吐き出され，θ 周囲の母相に濃化した Si が C の活

量を増加させ，θ に流入する C 拡散の駆動力が減少することが提唱されて

いる 41)。また炭化物生成元素である V, Mo, Nb 等が添加された合金鋼のマ

ルテンサイトでは，第 1 段階から第 3 段階のさらに高温焼戻しにおいてセ



7 

 

メンタイトから合金炭化物（VC, Mo2C, NbC 等）へと遷移する第 4 段階（823 

K～873 K）がある。  

 焼戻し過程での組織変化に伴い，マルテンサイトの機械特性が変化する。

概括的に言えば焼戻し温度が高くなるほど硬さや強度は低下し，延性や靭

性は増加する。焼戻し温度に対する機械特性の変化を詳細に確認すると，

延性や靭性は炭素量にかかわらず約 523 K～673 K の焼戻しにおいて顕著

な低下（低温焼戻し脆性）が現れる。この原因としては，残留オーステナ

イトの分解（焼戻しの第 2 段階）や Fe 炭化物の遷移（焼戻しの第 3 段階）

と関係していると考えられている 42-45)。  

 以上のように，マルテンサイトの焼戻し過程における組織変化や機械特

性の変化に関する研究は多く報告されているが，いずれも定性的な理解に

とどまっている。焼戻しマルテンサイトの機械特性に及ぼす析出物の影響

について系統的に明らかにするためには，焼戻し過程での析出物形態変化

を高精度な定量評価を行う必要がある。  
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1.3 粒子分散強化（析出強化）による高強度化  

 Fig. 1.2 に示すように，粒子分散強化の機構には粒子切断機構と Orowan

機構があり，粒子の体積率が一定の場合，粒子切断機構から Orowan 機構

へ遷移する臨界粒子径において粒子分散強化量（臨界せん断応力）が最大

となる 46)。転位の通過により粒子がせん断される最大径（臨界粒子径）は

粒子（析出物）の種類によって異なり，そのサイズは粒子（析出物）の硬

さから見積られている 47)。例えば，Fe3C の臨界粒子径は 18 nm，TiC の臨

界粒子径は 6 nm，VC の臨界粒子径は 7 nm，NbC の臨界粒子径は 9 nm，

Mo2C の臨界粒子径は 12 nm で，鉄鋼材料でよく用いられる炭化物はいず

れも数 nm～数十 nm と小さい。紙川ら 48)は，フェライト中に TiC を相界

面析出した鋼材を変形させ，透過型電子顕微鏡を用いて TiC 粒子と転位の

様子を観察している。直径 5 nm 程度の TiC 粒子に転位が引っ掛かり，粒

子間に張り出している様子や直径 15 nm程度の TiC粒子に明瞭な転位ルー

プの形成が観察されており，Orowan 機構による粒子分散強化が働いてい

ることがわかる。近年，このような nm オーダーの合金炭化物による析出

強化量を計算する場合，析出粒子間に大きく張り出した異符号の転位間の

相互作用を考慮した Ashby-Orowan の式（(1.1)式）49,50)を用いた研究が多

く，この式から求めた計算値は実験値と良い一致を示すことが報告されて

いる 48,51-53)。 

 

σ =
0.8𝑀𝐺𝑏

2𝜋𝐿√1 − 𝜈
∙ ln (

𝑥

2𝑏
)                           (1.1) 

 

ここで，M は Taylor 因子，G はフェライトの剛性率，b はバーガースベク

トル，L は平均粒子間距離，νはポアソン比，x はすべり面上の平均粒子

直径である。したがって，降伏強度は鋼中の炭化物の大きさや分散状態を

定量化することによって精度良く見積もることができる。  
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一般に疲労強度は引張強度や硬さと相関があり，経験式（(1.2)式，(1.3)

式）を基に引張強度や硬さから疲労強度（疲労限度）を見積もることがで

きる 54,55)。  

 

𝜎𝑤 (MPa) ≅ 0.5 𝜎𝑈𝑇𝑆 (MPa)             （1.2）  

𝜎𝑤 (MPa) ≅ 1.6 𝐻𝑉 ± 0.1𝐻𝑉  (kgf/mm2)     （1.3）  

 

ここで，σw は疲労限度，σUTS は引張強度，HV はビッカース硬さである。

また一次近似解として疲労限度の向上には引張強度や硬さの向上が有効

である。しかしながら，引張強度や硬さの過剰な向上は，例えば，切削や

冷間加工を施す自動車機械部品にとって被削性や加工性の低下 56,57)とな

り，部品製造コストの大幅な増加につながる。このような課題を解決する

手段の一つとして，引張強度に対して疲労限度を高めること，つまり耐久

比（＝疲労限度／引張強度）の向上が有効である。疲労限度，耐久比は組

織や強化機構によって変化することが知られている。同じ引張強度で比較

した場合，フェライト・パーライト組織より焼戻しマルテンサイト組織の

方が疲労限度は高く，また疲労限度や耐久比の向上に固溶強化，析出強化

は有効であるが，転位強化は効果がないとされている 58,59)。また降伏強度

48,60)と同様に，疲労限度，耐久比も析出物の形態変化や分散状態によって

変化することが報告されている。例えば，Yokoi
61)らは疲労特性に及ぼす

フェライト組織中の Cu の存在状態の影響を調査し，固溶もしくはクラス

ター状態の Cu は疲労限度，耐久比を向上させるが，微細な Cu 析出物は

疲労限度の増加に比べて引張強度をより顕著に増加するため耐久比は Cu

の固溶状態と比べて顕著に低下する。これは，繰返し変形の初期で微細な

Cu 析出物が転位にせん断され再固溶し，繰返し軟化が生じたためと考察

している。Murakami
62)らはフェライト中に Ti 炭化物を析出したフェライ

ト・マルテンサイト組織を用いて疲労限度を支配する因子を調査し，Ti

炭化物の直径が約 7 nm で疲労限度が最大となり，7 nm 以上では疲労限度
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と粒子間距離には相関関係があることを示している。疲労強度もまた降伏

強度と同様に析出物形態の変化が大きな影響を与える。析出物制御による

高疲労強度化を実現するためには，nm オーダーの微細析出物を定量評価

する必要があるとともに，疲労特性に及ぼす微細析出物の影響について系

統的に明らかにする必要がある。  
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1.4 析出物の解析技術  

 機械特性（降伏強度，疲労強度）と析出物の関係を理解するには，析出

物の種類，形態や分散状態を把握し，析出物の大きさ，体積率，粒子間距

離等のパラメータを定量的に評価する必要がある。  

析出物の解析技術として最も広く使われている手法は電子顕微鏡法で

ある。電子顕微鏡法は，一般的に透過型電子顕微鏡（Transmission electron 

microscopy: TEM）を用いて nm オーダーの微細析出物の形態や分散状態を

直接観察できるとともに，電子線回折により微細析出物の結晶構造を特定

できる。さらに電子線を照射した際に発生する蛍光 X 線のエネルギーを解

析するエネルギー分散型 X 線分光法（Energy dispersive X-ray spectroscopy: 

EDS）と併用することにより，析出物の元素分析を可能とする。一方で，

析出初期に生じる非平衡相やクラスター等を TEM で直接観察することは

難しい。最近では析出初期過程の解析技術として，鋼中の元素の存在位置

を格子間隔レベルの空間分解能を有する質量分析法であるアトムプロー

ブトモグラフィー（Atom probe tomography: APT）が使用されている 63-65)。 

TEM で観察した像や APT で得た元素マップから微細析出物の定量評価

をすることも可能であるが，その結果は局所的な情報から得たものであり，

例えば，析出物の体積分率や数密度を過大または過小評価することが考え

られ，統計精度に課題あり。微細析出物の形態や分散状態を広範囲な領域

でかつ平均的な情報を定量評価する手法として，小角散乱法が有効である。

小角散乱法は X 線または中性子を試料に照射し，透過した X 線や中性子

の周辺，つまり散乱角 2θが 3～5°以下の領域を測定し，nm オーダー以

上のサイズ領域にある第 2 相粒子やボイドの大きさや量を解析する手法

である。X 線小角散乱の場合，評価領域は X 線が透過した領域（例えば，

ビーム径 1 mm×試料厚さ 50 μm 程度）であり，評価体積は TEM と比較す

ると 100 万倍程度と大きく，析出物の平均サイズや総量の評価における統

計精度が高い。  
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小角散乱法は古くは 1938 年の Guinier
66)らによる GP ゾーンの発見やア

ルミ合金を中心とした析出現象や相分離等の研究に用いられてきた。最近

では鉄鋼材料においても鋼中のセメンタイトや合金炭化物（NbC, TiC, VC）

等の第 2 相粒子の分散状態を把握する目的で小角散乱法の適用が拡がっ

ている 67-73)。  

小角散乱は原子の数密度に X 線または中性子の散乱長を乗じた散乱長

密度について母相と第 2 相粒子との差を観察する。X 線または中性子小角

散乱法で第 2 相粒子を検出できるか否かは，母相と第 2 相粒子の散乱長密

度差がある程度大きいことが必要である。言い換えれば，散乱長密度差が

ある程度大きければ，析出初期に生じるクラスター等の前駆体の形成も観

測できる 69,74)。この散乱長密度差は X 線と中性子によって異なる。電子

と散乱する X 線では電子の個数である原子番号に散乱長が比例するのに

対して，原子核と散乱する中性子では原子番号に比例せず，散乱長は核構

造によって決定する。このため，X 線小角散乱法（Small-angle X-ray 

scattering: SAXS）と中性子小角散乱法（Small-angle neutron scattering: SANS）

を適宜利用することによって，観察可能な第 2 相粒子の種類が拡張できる。

また X 線と中性子の散乱長の違いを利用することによって，第 2 相粒子の

化学組成の情報を得ることができる 69,75)。  

上述したように，小角散乱法は既存の析出物解析技術（TEM, APT）と

比較して大領域の評価を定量的に行える点で有効であり，既存の解析技術

と組み合わせることで，より高精度な析出物解析が実現できる。  
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1.5 本研究の目的と構成 

本研究では，小角散乱法による定量解析を新たに加えることで高精度の

析出物情報を取得し，析出物と機械特性との定量的な関係を明らかにする

ことによって，機械構造用鋼をはじめとする特殊鋼における析出物制御に

関する新たな指針を得ることを目的とした。  

 

 本研究論文は以下の内容で 7 章から構成されている。  

 

 第 1 章では，まず特殊鋼棒線・線材から造られる自動車機械部品の現況

と鋼材に求められる特性について述べた。次にマルテンサイトの焼戻し過

程での組織変化と機械特性，析出強化による降伏強度と疲労強度の向上，

析出物の解析技術に関するこれまでの知見と課題について整理し，最後に

本研究の目的と本論文の構成について述べた。  

 

 第 2 章では，マルテンサイトの焼戻し過程で生成する Fe 炭化物（ε-FexC，

θ-Fe3C 等），残留オーステナイトが X 線または中性子小角散乱法で解析可

能か，これら第 2 相粒子と母相の散乱長密度の差から事前検討した。  

 

 第 3 章では，多量の Si を含有した中炭素鋼を用いて，Fe 炭化物の遷移

過程（焼戻しの第 3 段階）の降伏強度に及ぼす Fe 炭化物の影響について

系統的に検討した。また Fe 炭化物の形態，分散状態を把握するために X

線小角散乱法，透過型電子顕微鏡，X 線回折を併用した。  

 

 第 4 章では，焼戻しにより V 炭化物の形態，分散状態を変化させた焼戻

しマルテンサイト組織を作製し，疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響につい

て系統的に検討した。また V 炭化物の形態，分散状態を把握するために X

線小角散乱法，透過型電子顕微鏡を併用した。  
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 第 5 章では，フェライト・パーライト組織中に V 炭化物を析出し，第 4

章に引き続いて疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響について検討した。また

V 炭化物の形態，分散状態を把握するために透過型電子顕微鏡を用いた。 

 

 第 6 章では，中炭素マルテンサイト鋼の焼戻し硬さに及ぼす Si, Cr, Mo

の影響について検討した。またセメンタイトの形態，分散状態と Mo 炭化

物の析出有無を確認する目的で，透過型電子顕微鏡，アトムプローブトモ

グラフィーを併用した。  

 

 第 7 章では，結論として本研究で得られた知見を総括し，今後の自動車

機械部品の軽量化／高強度化へとつながる材料組織制御指針ついて述べ

た。
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第 2 章 小角散乱法による Fe 炭化物と 

オーステナイトの解析可否事前検討 

2.1 緒言 

 小角散乱法は散乱角 2θ が 3～5°以下の領域を測定し，nm オーダー以上

のサイズ領域にある第 2 相粒子やボイドのサイズや量を解析する手法で

ある。この手法は古くは 1938 年の Guinier
1)らによる GP ゾーンの発見やア

ルミ合金を中心とした析出現象や相分離等の研究に用いられてきた。最近

では鉄鋼材料においても鋼中のセメンタイトや合金炭化物（NbC, TiC, VC）

等の第 2 相粒子の分散状態を把握する目的で小角散乱法の適用が拡がっ

ている 2-8)。  

小角散乱は原子の数密度に X 線または中性子の散乱長を乗じた散乱長

密度について母相と第 2 相粒子との差を観察する。X 線または中性子小角

散乱法で第 2 相粒子を検出できるか否かは，母相と第 2 相粒子の散乱長密

度差がある程度大きいことが必要である。言い換えれば，散乱長密度差が

ある程度大きければ，析出初期に生じるクラスター等の前駆体の形成も観

測できる 4,9)。この散乱長密度差は X 線と中性子によって異なる。電子と

散乱する X 線では電子の個数である原子番号に散乱長が比例するのに対

して，原子核と散乱する中性子では原子番号に比例せず，散乱長は核構造

によって決定する。このため，X 線小角散乱法（Small-angle X-ray scattering: 

SAXS）と中性子小角散乱法（Small-angle neutron scattering: SANS）を適宜

利用することによって，観察可能な第 2 相粒子の種類が拡張できる。また

X 線と中性子の散乱長の違いを利用することによって，第 2 相粒子の化学

組成の情報を得ることができる 4,10)。  

 上述したように，小角散乱法で鋼中に nm オーダーで析出した合金炭化
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物を解析した研究は多く報告されているが，マルテンサイトの焼戻し過程

で生成する Fe 炭化物（ε-FexC, θ-Fe3C 等）や残留オーステナイト（γ）を

小角散乱法で解析した研究はほとんどない。そこで本章では，第 3 章で対

象とする Fe 炭化物（ε-FexC, χ-Fe5C2, θ-Fe3C），残留 γ と母相の散乱長密度

差（散乱長コントラスト）を算出し，これら第 2 相粒子が小角散乱法で解

析可能か事前に検討することを目的とする。
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2.2 小角散乱法による Fe 炭化物とオーステナイトの 

散乱長コントラスト  

 X 線または中性子小角散乱法（SAXS または SANS）で得られる散乱プ

ロファイルを絶対強度化することで，鋼中の第 2 相粒子のサイズや量を定

量化することができる。また第 2 相粒子が SAXS または SANS で検出でき

るか否かは，以下の(2.1)式中の母相と第 2 相粒子の散乱長密度の差（散乱

長コントラスト）ρ
2 から事前に検討できる。実験経験から小角散乱法で

検出できる散乱長コントラストρ
2 のしきい値は X 線および中性子ともに

1×10
20

 cm
-4 以上である。  

 

𝐼(𝑞) = ∆𝜌2 ∫ 𝑁(𝑟)𝑉2(𝑟)𝑓(𝑟)𝐹2(𝑞, 𝑟)
∞

0
𝑑𝑟    (2.1) 

 

ここで I(q)は散乱強度，N(r)は半径 r の第 2 相粒子の数密度，V(r)は第 2

相粒子の体積，f(r)は第 2 相粒子のサイズ分布関数，F(q,r)は第 2 相粒子の

形状因子である。なお，散乱長密度 ρ は以下の(2.2)式で定義される。  

 

𝜌 = 𝑑𝑁 ∑ 𝑏𝑒𝑙𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡𝑐𝑒𝑙𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡𝑒𝑙𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡     (2.2) 

 

ここで dN は原子密度，b は散乱長（散乱波の振幅），c は原子分率（各元

素の濃度）である。  

X 線における母相と第 2 相粒子（Fe 炭化物 ε
11)

,χ
12)

,θ
13)，オーステナイト

γ
14)）の散乱長密度 ρXと各第 2相粒子の散乱長コントラストρX

2を Table 2.1

に示す。ρX
2 の値が大きいほど微量でも検出可能である。ρX

2
 > 1×10

21
 

cm
-4 の ε 炭化物は微量でも検出可能であるのに対して，ρX

2
 < 1×10

20
 cm

-4

の θ 炭化物 ,γ は検出不可能である。χ 炭化物の検出には ε 炭化物の検出下

限の 10 倍程度の数密度が必要となる。  

次に中性子における母相と第 2 相粒子の散乱長密度 ρNと各第 2 相粒子



24 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Table 2.1. Difference in scattering length density between matrix 

and carbides, retained austenite for X-ray. 

Phase

Scattering

length density, ρX

×1011 (cm−2)

∆ρX

= ρX matrix − ρX carbide or γ

×1011 (cm−2)

∆ρX
2

×1022 (cm−4)

matrix 6.215 ― ―

ε-FexC 5.624 0.591 0.349

χ-Fe5C2 6.041 0.174 0.030

θ-Fe3C 6.141 0.074 0.005

γ-Fe 6.309 −0.094 0.009
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の散乱長コントラスト ΔρN
2 を Table 2.2 に示す。ρN

2
 > 1×10

20
 cm

-4 の χ お

よび θ炭化物は検出可能であるのに対して，ρX
2
 < 1×10

20
 cm

-4の ε炭化物 ,γ

は検出不可能である。  

以上の検討から，SAXS では ε, χ 炭化物が，SANS では χ, θ 炭化物が検

出できることが示唆される。また ε 炭化物は SAXS のみ検出されることか

ら SAXS／SANS の併用による ε 炭化物（FexC）の組成決定は困難である

ことが考えられる。
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Table 2.2. Difference in scattering length density between matrix 

and carbides, retained austenite for neutron. 

Phase

Scattering

length density, ρN

×1011 (cm−2)

∆ρN

= ρN matrix − ρN carbide or γ

×1011 (cm−2)

∆ρN
2

×1022 (cm−4)

matrix 0.787 ― ―

ε-FexC 0.855 −0.068 0.005

χ-Fe5C2 0.914 −0.127 0.016

θ-Fe3C 0.907 −0.120 0.014

γ-Fe 0.836 −0.049 0.002
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2.3 結言 

本章では，マルテンサイトの焼戻し過程で生成する種々の Fe 炭化物（ε, 

χ, θ），残留 γ を X 線または中性子小角散乱法（SAXS, SANS）で観測でき

るか事前検討するため，母相とこれら第 2 相粒子との散乱長コントラスト

を算出し，以下の結論を得た。 

 

(1) ε 炭化物は SAXS で，χ 炭化物は SAXS, SANS で，θ 炭化物は SANS

で観測の可能性あり。一方，残留 γ は SAXS, SANS いずれも観測困

難。  

(2)  SAXS／SANS の併用による ε 炭化物（FexC）の組成決定は困難の

 可能性あり
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第 3 章 高 Si 含有中炭素マルテンサイト鋼の 

機械特性に及ぼす Fe 炭化物の影響  

3.1 緒言 

 中炭素鋼は機械構造部品の材料として広く使用されている。その中でも

自動車用ばねやボルト等の高い強度が必要な部品は焼入れを施すことに

よってマルテンサイト組織とする。その後，必要な機械特性を得るために

焼戻しを施す。  

炭素鋼の場合，マルテンサイトの焼戻し中の組織変化は温度の上昇とと

もに 3 つの段階に分類できることが知られている 1,2)。第 1 段階では六方

晶の ε 炭化物（FexC）
3)または斜方晶の η 炭化物（Fe2C）4)が析出し，第 2

段階では残留オーステナイト（γ）が分解し，第 3 段階では ε 炭化物や η

炭化物が斜方晶のセメンタイト（θ-Fe3C）5)へと遷移する。今井らは，焼

戻しの第 3 段階で θ の生成前に単斜晶の χ 炭化物（Fe5C2）が生成するこ

とを報告している 6,7)。Kenneford らは，焼戻しの第 1 段階と第 3 段階が起

こる温度に対する合金元素添加の影響を調査し，ほとんどの合金元素を添

加しても各段階いずれもほとんど変化せず，唯一，Si を添加すると ε 炭化

物が安定化し第 3 段階（ε→θ 遷移）が高温側へ移行することを報告してい

る 8)。  

 焼戻し過程での組織変化に伴い，マルテンサイトの機械特性が変化する。

概括的に言えば焼戻し温度が高くなるほど硬さや強度は低下し，延性や靭

性は増加する。焼戻し温度に対する機械特性の変化を詳細に確認すると，

延性や靭性は炭素量にかかわらず約 523 K～673 K の焼戻しにおいて顕著

な低下（低温焼戻し脆性）が現れる。この原因としては，残留オーステナ

イトの分解（焼戻しの第 2 段階）や Fe 炭化物の遷移（焼戻しの第 3 段階）
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と関係していると考えられている 9-11)。  

 以上のように，マルテンサイトの焼戻し過程における組織変化や機械特

性の変化に関する研究は多く報告されている。しかし，Fe 炭化物の遷移

過程（焼戻しの第 3 段階）における炭化物の形態変化が降伏強度に及ぼす

影響について系統的に研究された例はほとんどない。本章では，多量の

Si を添加した中炭素鋼を用いて，焼戻しにより種々の Fe 炭化物（ε, θ 等）

を分散させた焼戻しマルテンサイト組織を作製し，Fe 炭化物がマルテン

サイトの機械特性に及ぼす影響について明らかにすることを目的とする。 
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3.2 実験方法  

3.2.1 供試材 

 供試鋼の化学成分を Table 3.1 に示す。本供試鋼は ε 炭化物を安定化させ

るために Si の含有量を 2 mass%に増量した中炭素鋼を用いた。真空溶解で

溶製した 150 kg の鋼塊を 1523 K 以上に加熱した後，熱間鍛伸により直径

30 mm の丸棒に成形した。次に丸棒を 1198 K に加熱し，3.6 ks 保持する条

件で焼準を行った後，外周切削によって直径 13 mm，長さ 110 mm の円柱

状試験片に加工した。これら円柱状試験片を焼入れ焼戻しするため 1173 K

に加熱し 0.9 ks 保持した後，333 K の油に焼入れし 573 K～823 K の温度で

1.8 ks 保持し焼戻しを行った。これら熱処理により，いずれの供試材も Fig. 

3.1 に示すように焼戻しマルテンサイト組織が得られた。  

3.2.2 組織観察および Fe 炭化物の同定 

 焼戻し温度に対する組織変化を調べるために，電界放出型走査型電子顕

微鏡（Field emission scanning electron microscopy: FE-SEM）と電界放出型

透過型電子顕微鏡（Field emission transmission electron microscopy: FE-TEM）

で組織観察を行った。SEM 観察では JEOL 製 JSM-6500F を用いて加速電

圧 15 kV で，TEM 観察では JEOL 製 JEM-2100F を用いて加速電圧 200 kV

で行った。いずれも観察面は円柱状試験片の長手方向に垂直な断面となる

ように試料を切り出した。その後，SEM 観察試料は機械研磨で鏡面に仕

上げた後，電解エッチングを行い作製した。TEM 観察試料はエメリー紙

で厚さ 60 μm まで研磨した後，打抜きパンチを用いて直径 3 mm の試料を

打ち抜き，ツインジェット電解研磨によって薄膜試料を作製した。電解研

磨は Struers 社製 TenuPol-5 を用いて電解研磨液を 5 %過塩素酸-氷酢酸溶

液とし，70 V - 0.1 A の条件で行った。Fe 炭化物の同定は FE-TEM による

ナノビーム回折図形（Nano -beam diffraction: NBD）の解析および X 線回
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C Si Mn P S Cr N

0.55 1.98 1.60 0.008 0.002 0.71 0.0054

Table 3.1. Chemical composition of steel (mass%). 
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Fig. 3.1. Optical micrograph of martensite tempered at 523 K. 
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折法（X-ray diffraction: XRD）で行った。XRD 測定は Rigaku 製 RINT-2500

の Mo-Kα 線（波長 0.07093 nm）仕様を使用し，試料を透過配置で行った。

測定角度間隔 0.04 degree，1 点あたりの測定時間 1.15 ks の条件で鋼中 Fe

炭化物の XRD プロファイルを測定した。試料は機械研磨により 100 μm 以

下の薄膜を作製した。  

3.2.3 引張試験  

 焼入れ焼戻しした試験片の中心部から平行部直径 6 mm の 14A号引張試

験片（JIS Z 2241）を作製した。引張試験片の形状を Fig. 3.2 に示す。引張

試験は島津製作所製 250 kN オートグラフ（精密万能試験機）を使用し，

クロスヘッド変位速度 5 mm/min.の一定条件で行った。ひずみはゲージ長

30 mm のひずみゲージを用いて測定した。  

3.2.4 Fe 炭化物，残留オーステナイトの定量評価  

 Fe 炭化物の定量評価は X 線小角散乱法（Small angle X-ray scattering: 

SAXS）で行った。SAXS 測定は Rigaku 製 NANO-Viewer の Mo-Kα 線（波

長 0.07093 nm）仕様を使用した。測定した散乱ベクトル q の範囲は 0.1 < q 

< 10 nm
-1 である。但し，q は散乱ベクトルのスカラー量である。ここで散

乱ベクトル qは X線の散乱角と X線波長で決まる値であり，q=4πsinθ/λ（2θ: 

散乱角，λ: X 線波長）で表せる。試料は機械研磨により 100 μm 以下の薄

膜を作製した。残留オーステナイト量の測定は X 線回折法（X-ray 

diffraction: XRD）で行った。XRD 測定は Rigaku 製 SmartLab の Cu-Kα 線

（波長 0.15406 nm）仕様を使用した。測定面は円柱状試験片の長手方向に

垂直な断面となるように試料を切り出し，機械研磨と化学研磨で作製した。
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Fig. 3.2. Tensile test specimen. 
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3.3. 実験結果  

3.3.1 組織観察および Fe 炭化物の同定  

 各焼戻し温度での Fe炭化物の分散状態の調査および Fe炭化物の同定を

行った。  

Fig. 3.3 に焼戻し温度に対する組織変化の SEM 像を示す。648 K と 673 K

の焼戻しでは，長さ 0.2 μm 程度の板状炭化物が析出している。それに対

して，698 K と 723 K の焼戻しでは，板状炭化物が消失し，微細な粒状炭

化物が観察されるが析出量は少ない。748 K 以上の焼戻しでは，焼戻し温

度の上昇とともに粒状炭化物が粗大化し，析出量は増加している。また残

留オーステナイトは 723 K 以下の焼戻しで存在し，残留オーステナイトの

量は 723 K の焼戻しで減少している。  

Fig. 3.4 に 673 K と 698 K の焼戻しにより生成した炭化物の TEM 像を示

す。ナノビーム回折図形（NBD）の解析により，673 K と 698 K の焼戻し

ではいずれも Fe 炭化物 ε が析出している。Fig. 3.5 に 723 K と 798 K の焼

戻しにより生成した炭化物の TEM 像を示す。NBD の解析により，723 K

の焼戻しでは Fe 炭化物 χ が析出しており，798 K の焼戻しでは Fe 炭化物

θ が析出している。χ 炭化物が ε 炭化物から θ 炭化物への相変化の途中に

出現するか否か議論する余地があるが，焼戻しにより生成した炭化物の一

部で Jack らが報告している χ 炭化物の結晶構造 12)とよい一致を示すため

本論文では χ 炭化物と θ 炭化物を区別する。  

Fig. 3.6 に XRD による回折プロファイルを示す。NBD による Fe 炭化物

の同定とよい一致を示す。また ε 炭化物の回折ピークが焼戻し温度の上昇

とともに低角側へシフトしており，ε 炭化物の格子定数が変化しているこ

とがわかる。  
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Fig. 3.3. SEM images of carbides in martensite tempered for various 

periods, (a) 648 K, (b) 673 K, (c) 698 K, (d) 723 K, (e) 748 K, (f) 773 

K and (g) 798 K. 
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Fig. 3.4. TEM images of carbides in martensite tempered for various 

periods, (a) 673 K, (b) NBD taken from (a), (c) key diagram 

corresponding to (b), (d) 698 K, (e) NBD taken from (d), (f) key 

diagram corresponding to (e). 
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corresponding to (b), (d) 798 K, (e) NBD taken from (d), (f) key 

diagram corresponding to (e). 
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以上の結果から，焼戻し温度に対する Fe 炭化物の遷移と残留オーステ

ナイト量の変化を Table 3.2 に示す。種々の Fe 炭化物(ε, θ 等)を分散させた

焼戻しマルテンサイト組織を有する供試材を準備できた。  

3.3.2 機械特性  

 種々の Fe 炭化物を分散させた焼戻しマルテンサイト組織に対して，室

温引張試験を行った。これら供試材の公称応力－公称ひずみ曲線を Fig. 

3.7 に示す。673 K 以下および 773 K 以上の焼戻し材は，一般的な焼戻しマ

ルテンサイトの応力－ひずみ曲線と同様に引張強度に対して高い応力で

降伏した後，緩やかに加工硬化し，加工硬化率は比較的小さく，降伏比の

大きな材料であることがわかる。これに対して，698 K と 723 K の焼戻し

材は，引張強度に対して低い応力で降伏した後，加工硬化率が大きく，降

伏比の小さい材料であることがわかる。焼戻し温度に対する引張強度

（σUTS），0.2%耐力（σ0.2）および降伏比（σ0.2/σUTS）の変化を Fig. 3.8 に示

す。引張強度は焼戻し温度の上昇に伴って連続的に低下する。一方で，0.2%

耐力は焼戻し温度の上昇に伴って上昇または低下が小さい領域（573 K～

673 K, 723 K～773 K 焼戻し）と顕著に低下する領域（673 K～723 K 焼戻

し）がある。降伏比で整理すると，焼戻し温度の上昇とともに降伏比は上

昇し，698 K の焼戻しで顕著に低下し，再び 748 K 以上の焼戻しで降伏比

は上昇する。これら機械特性の大きな変化は Fe 炭化物の遷移における組

織変化（Fig. 3.3-3.5, Table 3.2）と対応しているように見える。特筆すべき

点として，0.2%耐力が顕著に低下する温度域（673 K～723 K）では，焼戻

しで生成した Fe 炭化物の形態が板状から微細な粒状へと大きく変化し，

Fe 炭化物の析出量が顕著に減少しているように見える (Fig. 3.3 (b)-(d))。要

するに，マルテンサイトブロック内の Fe 炭化物が転位と相互作用し転位

の運動を阻害すると考えると，0.2%耐力（降伏強度）の顕著な低下は Fe
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Tempering

temperature (K)
648 673 698 723 748 773 798

Carbide phase ε ε ε χ χ/θ χ/θ θ

Retained austenite

(vol.%)
9 8 8 4 ― ― ―

Table 3.2. Transition of carbides and amount of retained austenite in 

the tempering of high silicon-alloyed medium-carbon steel. 
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炭化物の遷移における Fe 炭化物のサイズと量の減少が起因していると考

えられる。  

3.3.3 Fe 炭化物の定量評価  

 降伏強度の顕著な低下をもたらす因子として考えられる Fe 炭化物のサ

イズと量の変化を SAXS で調査した。  

SAXS による測定結果の前に，SAXS で求められる散乱プロファイルに

ついて説明する。Fig. 3.9 に小角散乱法による散乱プロファイルの模式図

を示す。横軸に散乱ベクトル，縦軸に散乱強度で示される散乱プロファイ

ルには，上に凸な散乱がない曲線（点線：曲線①）と上に凸な散乱がある

曲線（実線：曲線②）の特徴的な 2 つの曲線がある。前者はより大きな組

織により生じる q
-4 の依存性を示すバックグラウンドと q に依存しないバ

ックグラウンドの複合したものとなっている 13)。後者はこのバックグラウ

ンドに第 2 相粒子による散乱が加わったもので，曲線①と②の差分が第 2

相粒子の散乱である。第 2 相粒子の散乱プロファイルは(3.1)式で表され，

散乱強度の大小は第 2相粒子の数密度 Nと母相と第 2相粒子の散乱長密度

差 Δρ の 2 乗の積に依存する。  

𝐼(𝑞) = ∆𝜌2 ∫ 𝑁(𝑟)𝑉2(𝑟)𝑓(𝑟)𝐹2(𝑞, 𝑟)
∞

0
𝑑𝑟    (3.1) 

ここで I(q)は散乱強度，ρ
2 は母相と第 2 相粒子の散乱長密度の差（散乱

長コントラスト），N(r)は半径 r の第 2 相粒子の数密度，V(r)は第 2 相粒子

の体積，f(r)は第 2 相粒子のサイズ分布関数，F(q,r)は第 2 相粒子の形状因

子である。  
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Fig. 3.9. Schematic diagram of the scattering profile for SAXS. 
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 Fig. 3.10 に種々の温度で焼戻しした試料の SAXS による散乱プロファイ

ルを示す。823 K の焼戻し材では散乱コントラストが小さく SAXS では検

出不可能なθが析出しているため，ナノサイズの第 2 相粒子に対応する測

定領域（0.1 < q < 10 nm
-1）には上に凸な散乱は観察されない。その一方，

ε または χ 炭化物が析出している 573 K～723 K の焼戻し材では 823 K の焼

戻し材と比較してナノサイズの粒子に対応する上に凸な散乱が明瞭に観

察される。また 698 K 以上の焼戻し材では焼戻し温度の上昇とともに散乱

強度が顕著に小さくなっており，炭化物の析出状態が大きく変化している

ことが推測できる。
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3.4. 考察 

3.4.1 Fe 炭化物量の評価  

 Fig. 3.10 の散乱プロファイルから ε または χ 炭化物の定量化を試みた。

バックグラウンドのリファレンスとなる 823 Kの焼戻し材の散乱プロファ

イルを種々の温度で焼戻しした試料の散乱プロファイルから差し引くこ

とで炭化物からの散乱のみを抽出した。その結果を Fig. 3.11 に示す。抽出

した散乱プロファイルを，上述した(3.1)式でフィッティングすることで炭

化物のサイズ分布曲線を導出した。フィッティングにおいて，第 2 相粒子

は ε 炭化物とし，炭化物の形状は円盤状または球状とし，サイズ分布関数

は対数正規分布と仮定した。このサイズ分布曲線を積分し体積分率を算出

した結果を Fig. 3.12 に示す。Fig. 3.12 の横軸は炭化物サイズを球直径に換

算した値とした。723 K の焼戻し材の散乱プロファイルをχ炭化物による

散乱と仮定してフィッティングした場合，炭化物の体積分率は約 30 %と

なる。一方，ε 炭化物と仮定した場合，炭化物の体積分率は約 3 %となる

(Fig. 3.12 (b))。例えば，添加した炭素がすべてセメンタイト（θ）になっ

た場合，θ の体積分率 fθは fθ(%)＝15.3×[mass%C]
14)で表されるので，供試

材（0.55 mass%）で θ の体積分率は 8 %程度になる。したがって，723 K

の焼戻し材の散乱プロファイルは ε炭化物による散乱であると考えた。723 

K で焼戻しして生成した炭化物は χ 炭化物の他に，TEM による組織観察や

XRD で検出できないオーダーで ε 炭化物が存在していることが示唆され

た。各温度で焼戻しして生成した ε 炭化物の平均球換算直径を Fig. 3.13 に

示す。673 K 以下の焼戻しでは，焼戻し温度の上昇に伴って ε 炭化物のサ

イズが大きくなる。一方，698 K 以上の焼戻しでは，焼戻し温度の上昇に

伴って ε 炭化物のサイズ，体積分率が顕著に減少する（Fig. 3.11 (b)）。こ

れら結果は，SEM や TEM による組織観察結果とよく一致している。
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3.4.2 降伏強度低下メカニズム  

以上の結果から，降伏強度が顕著に低下した焼戻し温度域（673 K～723 

K）における Fe 炭化物の析出形態と転位の易動度の関係を示した模式図を

Fig. 3.14 に示す。マルテンサイトブロック内に多量析出した板状の ε 炭化

物は転位と相互作用し転位の運動を阻害しており，高い降伏強度となる。

焼戻し温度が上昇すると，ε 炭化物が不安定となり一部溶解することで炭

化物量が減少する。さらに焼戻し温度が上昇すると，ε 炭化物はさらに溶

解し χ 炭化物が析出するが，炭化物の析出量はさらに減少する。これら

Fe 炭化物の遷移過程における析出量の減少によって，転位の易動度が上

昇し，降伏強度が低下したと考えられる。Fig. 3.3 の SEM 像から Fe 炭化

物の析出サイトに着目すると，焼戻し温度の上昇に伴ってラス境界での析

出物量が増加しており，降伏強度が低下した原因の一つとしてラス中の炭

化物の減少もあると考えられる。またこの析出量の大きな変化は降伏後の

変形における転位の増殖と回復に影響を及ぼし，転位の増殖と回復のバラ

ンスが変化したことによって，加工硬化率もまた大きく変化したと考えら

れる。ε 炭化物が溶解することで炭化物の析出量は減少するが，析出量減

少分の炭素はどのような状態であるのか考える必要がある。そこで ε 炭化

物が溶解する過程で炭素の移動先について考察する。  

炭素の移動先としてマトリクス中の再固溶や残留オーステナイト，ε 炭

化物中の濃化が考えられ，後者の可能性を検証した。Fig. 3.6 (a)の XRD に

よる ε 炭化物の回折ピーク変化を見ると，焼戻し温度の上昇とともに ε 炭

化物の回折ピークが低角側へシフトしている。これは ε 炭化物中の炭素量

が増加し格子定数が増加していると考えられる。これまで報告されている

ε 炭化物 FexC（2≦x≦3）3,15-19)の組成の幅が広いことからも，ε 溶解中の

炭素濃化は妥当だと考えられる。  
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これら現象は Fe 炭化物の遷移過程での析出量の変化が起因しているこ

とから，本章の対象である高 Si 含有中炭素鋼に限ったことではなく Si を

含有していない中炭素鋼や C 含有量の異なる炭素鋼でも起こりうると推

察される。  
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3.5. 結言 

 本章では，焼戻しにより種々の Fe 炭化物（ε, θ 等）を分散させた焼戻し

マルテンサイト組織を有する高 Si 含有中炭素鋼を作製し，組織と機械特

性の関係を調査した。その結果，以下の結論を得た。  

 

 (1) 焼戻しの温度によって，低温（698 K 以下の焼戻し）で ε 炭化物が

析出し，中間温度域（723 K～773 K 焼戻し）では χ 炭化物が析出し，

高温（748 K 以上の焼戻し）では θ 炭化物が析出した焼戻しマルテ

ンサイト組織が形成されていた。  

 (2) 本章で得られた焼戻しマルテンサイト組織では，引張強度は焼戻し

温度の上昇に伴って連続的に低下するのに対して，降伏強度（0.2%

耐力）は顕著に低下する低降伏比の領域（673 K～723 K 焼戻し）が

あることを新たに見出した。  

 (3) 673 K 以下の焼戻しではマルテンサイトブロック内に板状の ε 炭化

物が多量に析出していた。698 K の焼戻しでは粒状の ε 炭化物が析

出し，SAXS を新たに用いることでこの炭化物のサイズ，体積分率

ともに 673 K以下の低温焼戻し材と比べて顕著に減少していること

を定量的に捉えられた。723 K の焼戻しでは χ 炭化物が析出してい

る他に SAXS を適用することで ε炭化物が析出していることが明ら

かとなった。この ε 炭化物のサイズ，体積分率ともに 698 K の焼戻

し材と比べてさらに減少していた。  

 (4) 以上の実験結果から，以下のモデルを考察した。マルテンサイトブ

ロック内に多量析出した板状の ε炭化物は転位と相互作用し転位の

運動を阻害しており，高い降伏強度となる。焼戻し温度が上昇する

と，ε 炭化物が不安定となり一部溶解することで炭化物量が減少す

る。さらに焼戻し温度が上昇すると，ε 炭化物はさらに溶解し χ 炭

化物が析出するが，炭化物の析出量はさらに減少する。これら Fe
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炭化物の遷移過程における析出量の減少によって，転位の易動度が

上昇し，降伏強度が低下する。
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第 4 章 焼戻しマルテンサイト鋼の 

疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響  

4.1 緒言 

 地球環境の保全のため自動車の燃費向上と二酸化炭素の排出量低減へ

の対応が強く求められており，パワートレインの電動化や電動車（HV

（Hybrid Vehicle），EV（Electric Vehicle））へのシフトが強まっている。一

方，パワートレインの電動化はモーターやバッテリー等の重量物が増加し

燃費向上の足かせとなっており，自動車機械部品の小型・軽量化のため部

品の高強度化が求められている。特殊鋼棒鋼・線材から造られる自動車機

械部品の高強度化は主に疲労強度の向上である。一般に疲労強度は引張強

度や硬さと相関があり 1)，一次近似解として疲労強度の向上には引張強度

や硬さの向上が有効である。しかしながら，引張強度や硬さの過剰な向上

は，例えば，切削や冷間加工を施す自動車機械部品にとって被削性や加工

性の低下 2,3)となり，部品製造コストの大幅な増加につながる。このよう

な課題を解決する手段の一つとして，引張強度に対して疲労強度を高める

こと，つまり耐久比（＝疲労強度／引張強度）の向上が有効である。疲労

強度，耐久比は組織や強化機構によって変化することが知られている。同

じ引張強度で比較した場合，フェライト・パーライト組織より焼戻しマル

テンサイト組織の方が疲労強度は高く，また疲労強度や耐久比の向上に固

溶強化，析出強化は有効であるが，転位強化は効果がないとされている 4,5)。

また降伏強度 6,7)同様に，疲労強度，耐久比も析出物の形態変化や分散状

態によって変化することが報告されている。例えば，Yokoi
8)らは疲労特性

に及ぼすフェライト組織中の Cu の存在状態の影響を調査し，固溶もしく

はクラスター状態の Cu は疲労強度，耐久比を向上させるが，微細な Cu
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析出物は疲労強度の増加に比べて引張強度をより顕著に増加するため耐

久比は Cu の固溶状態と比べて顕著に低下する。これは，繰返し変形の初

期で微細な Cu 析出物が転位にせん断され再固溶し，繰返し軟化が生じた

ためと考察している。Murakami
9)らはフェライト中に Ti 炭化物を析出した

フェライト・マルテンサイト組織を用いて疲労強度を支配する因子を調査

し，Ti 炭化物の直径が約 7 nm で疲労強度が最大となり，7 nm 以上では疲

労強度と粒子間距離には相関関係があることを示している。しかしながら，

析出強化に有効な nm オーダーの微細炭化物の形態変化や分散状態が疲労

特性に及ぼす影響について系統的に研究した例はほとんどない。  

 そこで本章では，焼入れ焼戻しで析出するセメンタイトの量を極力少な

くし，V 炭化物が主たる析出物となる成分系を用いて，焼戻しにより V 炭

化物の分散状態を変化させた焼戻しマルテンサイト組織を作製し，V 炭化

物が疲労特性に及ぼす影響について明らかにすることを目的とする。  
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4.2 実験方法  

4.2.1 供試材 

 供試鋼の化学成分を Table 4.1 に示す。本供試鋼は 0.1 mass%C-2.0 

mass%Mn をベースに V を含有した低炭素鋼を用いた。焼入れ後，高温焼

戻しで析出するセメンタイトの量を極力少なくして，V 炭化物が主たる析

出物となるようにする目的で，V の含有量は，C の含有量に対して V 炭化

物の化学量論組成となる 0.6 mass%とした。また焼入れ直前のオーステナ

イト粒粗大化を抑制するために Ti を 0.02 mass%含有した。真空溶解で溶

製した 150 kg の鋼塊を 1523 K 以上に加熱した後，熱間鍛伸により直径 25 

mm の丸棒に成形した。次に丸棒を 1173 K に加熱し，3.6 ks 保持する条件

で焼準を行った後，外周切削によって直径 15 mm，長さ 115 mm の円柱状

試験片に加工した。これら円柱状試験片を焼入れ焼戻しするため 1323 K

に加熱し 3.6 ks 保持した後，4%食塩氷水に焼入れ処理し 573 K～948 K の

温度で 3.6 ks 保持し焼戻し処理を行った。これら熱処理により，いずれの

供試材も Fig. 4.1 に示すように焼戻しマルテンサイト組織が得られた。こ

こで，ミクロ組織は 2%ナイタール溶液で腐食することによって光学顕微

鏡で観察した。Fig. 4.2 に焼戻し処理後のビッカース硬さを示す。硬さ試

験はフューチュアテック製 FV-100e を使用し，試験力 98.07 N，試験力の

保持時間 10 s の条件で行った。供試鋼において，V 炭化物の析出による 2

次硬化は 773 K 以上の焼戻しで発現することから，773 K～918 K で焼戻し

した試験片を機械試験に供した。  

4.2.2 組織観察および V 炭化物の定量評価 

 焼戻し温度に対する V 炭化物の形態変化と分布状態を調べるために，電

界放出型透過型電子顕微鏡（Field emission transmission electron microscopy: 

FE-TEM）で組織観察を行った。TEM 観察は JEOL 製 JEM-2100F を用いて
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Table 4.1. Chemical composition of steel (mass%). 

C Mn P S V Ti N

0.10 2.02 0.005 0.001 0.61 0.02 0.0031
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Fig. 4.1. Optical micrograph of martensite tempered at 873 K. 

50μm 



64 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

Fig. 4.2. Vickers hardness of martensite tempered for different 

temperature periods. 
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加速電圧 200 kV で行った。観察面は円柱状試験片の長手方向に垂直な断

面となるように試料を切り出した。その後，観察試料はエメリー紙で厚さ

60 μm まで研磨した後，打抜きパンチを用いて直径 3 mm の試料を打ち抜

き，ツインジェット電解研磨によって薄膜試料を作製した。電解研磨は

Struers 社製 TenuPol-5を用いて電解研磨液を 5 %過塩素酸-氷酢酸溶液とし，

70 V - 0.1 A の条件で行った。析出物の同定は FE-TEM によるナノビーム

回折図形（Nano-beam diffraction: NBD）の解析で行った。  

 V 炭化物の定量評価は X 線小角散乱法（Small angle X-ray scattering: 

SAXS）で行った。SAXS で得られる散乱プロファイルを絶対強度化する

ことで，鋼中の第 2 相粒子のサイズや量を定量化することができる。SAXS

測定は Rigaku 製 NANO-Viewer の Mo-Kα 線（波長 0.07093 nm）仕様を使

用した。測定した散乱ベクトル q の範囲は 0.1 < q < 10 nm
-1 である。但し，

q は散乱ベクトルのスカラー量である。ここで散乱ベクトル q は X 線の散

乱角と X 線波長で決まる値であり，q=4πsinθ/λ（2θ: 散乱角，λ: X 線波長）

で表せる。試料は機械研磨により 100 μm 以下の薄膜を作製した。 

4.2.3 引張試験および疲労試験  

 焼入れ焼戻しした試験片の中心部から平行部直径 8 mm の 14A号引張試

験片（JIS Z 2241）と平行部直径 6 mm の回転曲げ疲労試験片を作製した。

引張試験片と回転曲げ疲労試験片の形状を Fig. 4.3，Fig. 4.4 に示す。引張

試験は島津製作所製 250 kN オートグラフ（精密万能試験機）を使用し，

クロスヘッド変位速度 10 mm/min.の一定条件で行った。ひずみは島津製作

所製差動トランス式伸び計を用いて測定した。疲労試験は島津製作所製小

野式回転曲げ疲労試験機を使用し，応力比－1 の完全両振り，回転数 3600 

rpm（周波数 60 Hz）の条件で行った。本章における疲労試験では，繰返

し数 1.0×10
7 回で破断しなかった応力振幅の最大値を疲労強度（疲労限度）

とした。
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Fig. 4.3. Tensile test specimen. 
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Fig. 4.4. Rotary bending fatigue test specimen. 
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4.2.4 引張圧縮変形による繰返し応力－ひずみ曲線の測定  

 繰返し変形（引張圧縮変形）を受けた材料は，応力振幅やひずみ振幅が

変動した後，それぞれ飽和値に達し定常ヒステリシスループを形成する

10,11)。異なるひずみ振幅の定常ヒステリシスループの先端を結んだ曲線は，

飽和後の応力振幅とひずみ振幅の関係を示すものであり，これを繰返し応

力－ひずみ曲線と呼ばれる 12)。引張圧縮変形で求めた繰返し応力－ひずみ

曲線と単純引張変形で求めた引張応力－ひずみ曲線を比較することによ

って，繰返し荷重下で硬化するか軟化するか確認できることが知られてい

る 13)。繰返し硬化・軟化特性を調べるために，繰返し応力－ひずみ曲線を

測定した。本実験では，島津製作所製 EHF-ED10/TQ-40L（油圧サーボ式

強度試験機）による引張圧縮試験を用いた多段振幅漸増法（multiple step 

test）12)を採用した。多段振幅漸増法のひずみ制御プログラムを Fig. 4.5 に

示す。ひずみ振幅 Δε を 0.001 から 0.020 まで各ひずみ振幅で 100 サイクル

試験し，0.001 ピッチで増加させ，応力比－1 の完全両振り，試験速度

0.001/sec.の一定条件で行った。ひずみの計測および制御に DYNASTRAIN

を用いた。焼入れ焼戻しした試験片の中心部から平行部 6 mm の引張圧縮

試験片を作製した。引張圧縮試験片の形状を Fig. 4.6 に示す。
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4.3 実験結果  

4.3.1 組織観察および V 炭化物の定量評価  

各焼戻し温度での V 炭化物の分散状態を調査した。  

Fig. 4.7 に 823 K, 873 K と 918 K の焼戻しにより生成した nm サイズの微

細析出物の TEM 像を示す。いずれの焼戻し温度においても，母相（α-Fe）

の{100}面に沿った板状析出物が観察され，ナノビーム回折図形（NBD）

の解析により，いずれも立方晶の V 炭化物 14)である。一方，823 K より低

温の焼戻しでは V 炭化物は観察されていない。823 K と 873 K の焼戻しで

は，焼戻し温度の上昇により V 炭化物の析出量は顕著に増加し，その大き

さは 5 nm 程度から 10 nm 程度に大きくなっている。一方，873 K と 918 K

の焼戻しでは，焼戻し温度の上昇により V 炭化物は 10nm 程度から 20nm

程度へ顕著に粗大化し，炭化物の間隔は拡がっている。  

SAXS による測定結果の前に，SAXS で求められる散乱プロファイルに

ついて説明する。Fig. 4.8 に小角散乱法による散乱プロファイルの模式図

を示す。横軸に散乱ベクトル，縦軸に散乱強度で示される散乱プロファイ

ルには，上に凸な散乱がない曲線（点線：曲線①）と上に凸な散乱がある

曲線（実線：曲線②）の特徴的な 2 つの曲線がある。前者はより大きな組

織により生じる q
-4 の依存性を示すバックグラウンドと q に依存しないバ

ックグラウンドの複合したものとなっている 15)。後者はこのバックグラウ

ンドに第 2 相粒子による散乱が加わったもので，曲線①と②の差分が第 2

相粒子の散乱である。第 2 相粒子の散乱プロファイルは(4.1)式で表され，

散乱強度の大小は第 2相粒子の数密度 Nと母相と第 2相粒子の散乱長密度

差 Δρ の 2 乗の積に依存する。  

𝐼(𝑞) = ∆𝜌2 ∫ 𝑁(𝑟)𝑉2(𝑟)𝑓(𝑟)𝐹2(𝑞, 𝑟)
∞

0
𝑑𝑟    (4.1) 
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Fig. 4.7. TEM images of carbides in martensite tempered for various 
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Fig. 4.8. Schematic diagram of the scattering profile for SAXS. 
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ここで I(q)は散乱強度，ρ
2 は母相と第 2 相粒子の散乱長密度の差（散乱

長コントラスト），N(r)は半径 r の第 2 相粒子の数密度，V(r)は第 2 相粒子

の体積，f(r)は第 2 相粒子のサイズ分布関数，F(q,r)は第 2 相粒子の形状因

子である。  

 Fig. 4.9 に種々の温度で焼戻しした試料の SAXS による散乱プロファイ

ルを示す。焼入れまま材では散乱コントラストが小さく，nm サイズの第

2 相粒子に対応する測定領域（0.1 < q < 10 nm
-1）には上に凸な散乱は観察

されない。その一方，V 炭化物が析出している 823 K～918 K の焼戻し材

では焼入れまま材と比較して nm サイズの粒子に対応する上に凸な散乱が

明瞭に観察される。散乱プロファイルの形状が焼戻し温度によって大きく

変化していることから，V 炭化物の分散状態が大きく変化していることが

推測できる。823 K から 873 K の焼戻しでは，焼戻し温度の上昇とともに

散乱強度が上昇していることから，V 炭化物の析出量が顕著に増加してい

ることがわかる。一方，873 K から 918 K の焼戻しでは， low-q 域で散乱

強度が上昇し，high-q 域で散乱強度が減少していることから，V 炭化物が

顕著に粗大化していることがわかる。  

4.3.2 機械特性  

 V 炭化物の分散状態が異なる焼戻しマルテンサイト組織に対して，引張

試験および疲労試験を行った。Fig. 4.10 に引張試験で得られた公称応力－

公称ひずみ（S-S）曲線，Fig. 4.11 に応力振幅－破断までの繰返し数（S-N）

曲線を示す。また焼戻し温度に対する引張強度（σUTS），0.2%耐力（σ0.2），

疲労限度（σw）および耐久比（σw/σUTS）の変化を Fig. 4.12 に示す。  

V 炭化物が析出し，その析出量が増加する 773 K～873 K の焼戻しでは，

焼戻し温度の上昇とともにいずれの強度（引張強度，0.2%耐力，疲労限度）

も大きく上昇する。一方，V 炭化物が顕著に粗大化する 873K～918K の焼

戻しでは，焼戻し温度の上昇とともに引張強度，0.2%耐力は著しく低下す
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Fig. 4.12. Change in the tensile strength, 0.2% proof stress, fatigue 

limit and fatigue limit ratio of martensite tempered for different 

temperature periods. 
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るのに対して，疲労限度の低下量は小さく，高い疲労限度を維持している。

疲労限度と引張強度の比である耐久比で整理すると，焼戻し温度の上昇と

ともに耐久比は上昇し，引張強度や硬さのピークより過時効の方が耐久比

は高いことがわかる。
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4.4 考察 

4.4.1 V 炭化物量の評価  

 Fig. 4.9 の散乱プロファイルから V 炭化物の定量化を試みた。バックグ

ラウンドのリファレンスとなる焼入れまま材の散乱プロファイルを種々

の温度で焼戻しした試料の散乱プロファイルから差し引くことで炭化物

からの散乱のみを抽出した。その結果を Fig. 4.13 に示す。抽出した散乱プ

ロファイルを上述した (4.1)式でフィッティングすることで炭化物のサイ

ズ分布，数密度および体積分率を導出した。フィッティングにおいて，第

2 相粒子は V 炭化物とし，炭化物の形状は 823 K～873 K の焼戻しで円盤

状，918 K の焼戻しで円盤状から厚みを持った回転楕円体とし，サイズ分

布関数は対数正規分布と仮定した。Fig. 4.14 に V 炭化物のサイズ分布，Fig. 

4.15 に V 炭化物のサイズ，数密度および体積分率を示す。Fig. 4.14 の横軸

は円盤の直径または回転楕円体の長径とする。  

強度ピークである 873 K の焼戻しまで，焼戻し温度の上昇とともに V 炭

化物の円盤直径は大きくなりながら，その体積分率は 0.7 vol.%まで顕著に

増加する。したがって，773 K～873 K の焼戻しにおける強度（0.2%耐力，

引張強度，疲労限度）の上昇は，この V 炭化物による析出量の顕著な増加

が起因していると推察する。0.7 vol.%の体積分率は Thermo-Calc による熱

力学平衡計算と一致することから，強度ピークである 873 K の焼戻しで V

炭化物の体積分率はほぼ飽和していると考えられる。  

一方，918 K の焼戻しでは，体積分率は 0.7 vol.%とほぼ変わらないのに

対して，V 炭化物の回転楕円体短径，長径ともに顕著に大きくなり，数密

度が減少していることから，粒子間距離が拡がっていると考えられる。し

たがって，873 K～918 K の焼戻しにおける強度（0.2%耐力，引張強度）

の低下は，この V 炭化物の粗大化に伴う粒子間距離の増大が起因している

と推察する。908 K，918 K の焼戻し（過時効）における疲労限度の低下抑
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Fig. 4.13. SAXS profiles of the vanadium-added martensitic steel 

with different tempering temperatures, 823 K to 918 K, subtracted by 

the profile of the as quench sample. 
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Fig. 4.14. Size distribution of vanadium carbide with different 

tempering temperatures, 823 K to 918 K. 
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制については次項以降にて考察する。  

4.4.2 繰返し硬化・軟化特性  

 本章では，疲労限度の差異について議論するために繰返し変形（引張圧

縮変形）と単純引張変形の各応力－ひずみ曲線から求めた弾性限を比較し，

繰返し硬化・軟化特性を調査した。疲労限度は繰返し変形で発生した微小

き裂がそれ以上大きく進展しない応力振幅値であり，微小き裂が進展する

か停留するかはき裂先端の局所的な降伏の大きさに依存すると考え，本研

究では弾性限に着目した。繰返し変形による弾性限が単純引張変形による

弾性限より高い場合，繰返し荷重下で硬化した（繰返し硬化）と考え，そ

れぞれの弾性限の差を繰返し硬化量とした。一方，繰返し変形による弾性

限が単純引張変形による弾性限より低い場合，繰返し荷重下で軟化した

（繰返し軟化）と考えた。弾性限は，応力－ひずみ曲線における弾性変形

域の直線からずれた位置での応力値とした。Fig. 4.16 に繰返し変形による

多段振幅漸増法から得られた各ひずみ振幅の定常ヒステリシスループと

繰返し応力－ひずみ曲線，Fig. 4.17 に繰返しまたは単純引張変形の応力－

ひずみ曲線から求めた弾性限を示す。また焼戻し温度に対する繰返し変形

と単純引張変形の各弾性限および繰返し軟化量の変化を Fig. 4.18 に示す。 

いずれの供試材も，単純引張変形の弾性限より繰返し変形の弾性限が低

く，繰返し軟化が生じている。それぞれの弾性限の差を繰返し軟化量とす

ると，焼戻し温度の上昇とともにその軟化量は小さくなる。過時効（908 K，

918 K の焼戻し）では，焼戻し温度が高温になるにつれて単純引張変形の

弾性限は顕著に低下しているのに対して，繰返し変形の弾性限は焼戻し温

度によらずほとんど低下しない。この焼戻し温度に対する繰返し変形によ

る弾性限の変化は疲労限度の変化と似ている。Fig. 4.19 に繰返し変形によ

る弾性限と疲労限度の関係を示す。繰返し変形による弾性限と疲労限度は

正の相関関係にあることがわかる。以上の結果から，過時効で疲労限度が
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Fig. 4.16. Cyclic stress-strain curves derived from a stable hysteresis 

loop of each strain in cyclic deformation of martensite tempered for 

different temperature periods, (a) 773 K, (b) 823 K, (c) 873 K, (d) 
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Fig. 4.18. Change in the elastic limits of monotonic and cyclic 

deformation and cyclic softening amount tempered for different 

temperature periods. 
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維持されるのは，繰返し変形による弾性限が高く維持され，繰返し軟化量

が小さいことが起因していると考えられる。  

4.4.3 過時効における疲労限度低下抑制メカニズム  

 次に過時効における焼戻し温度に対する降伏強度，疲労限度の変化につ

いて考察する。降伏とは多量の転位が運動して巨視的な塑性変形が生じる

ことであり，析出強化した材料の場合，析出物と転位との相互作用によっ

て転位の運動が妨げられる。Fig. 4.20 に析出強化機構の模式図を示す。転

位が運動するには，転位が析出物を切断して通過するか（粒子切断機構 ; 

Fig. 4.20 (a)）16)，転位が析出物間を張り出し，張り出した部分において転

位成分の正負による合体消滅が起こることで粒子周りに転位ループを残

して通過するか（バイパス機構または Orowan 機構; Fig. 4.20 (b)）17)であ

る。転位の通過により析出物がせん断される最大径（臨界粒子径）は析出

物の硬さから見積られ，V 炭化物の臨界粒子径は 7nm と小さい 18)。した

がって，V 炭化物が析出した供試材の多くは，Orowan 機構によって転位

が析出物間を運動したと考えられる。  

過時効において焼戻し温度が高温になるにつれて降伏強度が低下した

のは，V 炭化物の粗大化とともに粒子間距離が拡がり，転位が析出物間を

張り出し，転位ループを形成するのに必要な力が低下したからである。一

方，疲労試験での応力振幅はいずれも降伏強度より低く，転位が析出物間

を大きく張り出す前に転位のすべり方向やすべり面が変わるため，過時効

により V 炭化物の粒子間距離が拡がったとしても転位の運動は十分妨げ

られ，疲労限度は大きく低下することなく維持されたと推測される。
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Fig. 4.20. Schematic diagram of precipitation strengthening mechanism, 

(a) particle cutting mechanism, (b) Orowan mechanism. 
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4.5 結言 

 本章では，焼戻しにより V 炭化物の分散状態を変化させた焼戻しマルテ

ンサイト組織を作製し，組織と疲労特性の関係を調査した。その結果，以

下の結論を得た。  

 

 (1) 本供試鋼において，V 炭化物は焼戻し温度が 773 K 超で析出した。

SAXS による定量評価を行うことで，773 K～873 K の焼戻し温度範

囲では，焼戻し温度が上昇するにつれて V 炭化物の円盤直径は大き

くなりながら，その数密度，体積分率は顕著に増加することを明ら

かにした。また焼戻し温度が 873 K からさらに 918 K へ上昇した場

合，V 炭化物の体積分率はほぼ変わらないのに対して，数密度は減

少し，形状は円盤状から厚みのある回転楕円体へ変化し顕著に粗大

化することを見出した。  

 (2) V 炭化物が析出し，その析出量が増大する 773 K～873 K の焼戻し

温度範囲では，焼戻し温度が上昇するにつれて引張強度，降伏強度

（0.2%耐力），疲労限度いずれも大きく上昇した。一方，V 炭化物

が顕著に粗大化する 873 K～918 K の焼戻し温度範囲では，焼戻し

温度が上昇するにつれて引張強度，降伏強度は著しく低下するが，

疲労限度はほとんど低下せず，高い強度を維持することを新たに見

出した。したがって，疲労限度と引張強度の比である耐久比は，引

張強度や硬さのピークより過時効の方が高いことが明らかとなっ

た。  

 (3) 繰返し変形と単純引張変形による各弾性限を比較し，繰返し硬化・

軟化特性を調査した結果，焼戻し温度によらず繰返し軟化を示し，

繰返し軟化量は引張強度や硬さのピークより過時効の方が小さい

ことが明らかとなった。また過時効での繰返し変形による弾性限は

疲労限度同様，焼戻し温度によらずほとんど低下せず，繰返し変形
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による弾性限と疲労限度は正の相関関係を示すことを見出した。
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第 5 章 フェライト・パーライト鋼の 

疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響  

5.1 緒言 

 特殊鋼棒線・線材から造られる自動車機械部品の多くは，機械構造用炭

素鋼や合金鋼を焼入れ焼戻しし，焼戻しマルテンサイト組織に調整したも

のが使用されている。一方で，自動車機械部品の製造コスト低減が切望さ

れており，熱処理工程である焼入れ焼戻しを省略しても所定の強度等の特

性を確保できる鋼材（非調質鋼 1-6)）の適用が拡大しており，例えば，ク

ランクシャフトとピストンをつなぐコネクティングロッド（コンロッド）

が代表的な部品である。コンロッドは自動車の燃費向上のため高強度化ニ

ーズの高い部品の一つであり，V や Ti 等を含有した中炭素鋼を熱間鍛造

により所定の形状に成形加工した後，空冷することで組織をフェライト・

パーライトに調整して製造される。コンロッドの高強度化手段はフェライ

ト・パーライト組織中に析出した nm オーダーの合金炭化物による析出強

化である 7,8)。V, Ti, Nb 等の合金炭化物がフェライト・パーライト組織中

に析出する場合，オーステナイトからフェライトへの変態時に移動するオ

ーステナイト／フェライト界面上に繰り返し炭化物が析出する（相界面析

出）ことが知られている 9-13)。相界面析出は周期的な点列状に炭化物が析

出しており，均一かつ微細な合金炭化物の析出組織が得られるのが特徴で

ある。これまでに相界面析出した鋼材の力学特性に関する研究は多く報告

されている 14-17)が，疲労特性に及ぼす影響について系統的な研究はほとん

どない。  

 第 4 章では，焼戻しマルテンサイト組織中に析出した V 炭化物の析出量

や分散状態を変化させ，V 炭化物と疲労特性の関係を調査した結果，焼戻
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し温度の上昇に伴い引張強度や降伏強度が顕著に低下する過時効での疲

労限度は，ほとんど低下せず高い強度を維持し，疲労限度と引張強度の比

である耐久比が最も高いことを明らかにした。過時効で疲労限度が低下せ

ず高い耐久比となる現象は，焼戻しマルテンサイト組織に限ったことでは

なく，フェライト・パーライトやベイナイト組織においても起こりうると

考えられる。  

 そこで本章では，V を含有した中炭素鋼を用いて，熱処理により V 炭化

物の分散状態を変化させたフェライト・パーライト組織を作製し，V 炭化

物が疲労特性に及ぼす影響について明らかにすることを目的とする。  



97 

 

5.2 実験方法  

5.2.1 供試材 

 供試鋼の化学成分を Table 5.1 に示す。本供試鋼は 0.35 mass%C-0.15 

mass%Si-0.76 mass%Mn-0.15 mass%Cr をベースに V を含有した中炭素鋼を

用いた。またオーステナイト化加熱後，冷却で析出する V 窒化物を生成す

ることなく，より微細な V 炭化物がセメンタイトを除いて主たる析出物と

なるようにする目的と冷却直前のオーステナイト粒粗大化を抑制する目

的で，窒化物を生成しやすい Ti を 0.02 mass%含有した。真空溶解で溶製

した 150 kgの鋼塊を 1523 K以上に加熱した後，熱間鍛伸により直径 35 mm

の丸棒に成形した。次に丸棒を 1173 K に加熱し，3.6 ks 保持する条件で焼

準を行った後，外周切削によって直径 25 mm，長さ 125 mm の円柱状試験

片に加工した。これら円柱状試験片を 1473 K に加熱し 1.8 ks 保持した後，

空冷した。熱処理後のミクロ組織は，いずれの供試材も Fig. 5.1 に示すよ

うにパーライトを主体とするフェライト・パーライト組織が得られた。こ

こで，ミクロ組織は 2%ナイタール溶液で腐食することによって光学顕微

鏡で観察した。次に，1473 K 加熱後，冷却で析出した V 炭化物の分散状

態を変化させるために，873 K～923 K の温度で 1.8 ks 保持後に空冷する再

加熱処理を行った。  

5.2.2 硬さ試験および組織観察 

 再加熱処理後の硬さおよび組織変化を調べるために，ビッカース硬度計

で硬さ試験を，電界放出型走査型電子顕微鏡（ Field emission scanning 

electron microscopy: FE-SEM）と電界放出型透過型電子顕微鏡（ Field 

emission transmission electron microscopy: FE-TEM）で組織観察を行った。

硬さ試験はフューチュアテック製 FV-100e を使用し，試験力 98.07 N，試

験力の保持時間 10 s の条件で行った。SEM 観察では JEOL 製 JSM-6500F
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Steel C Si Mn P S Cr Ti V N 

V added 0.35 0.16 0.76 0.015 0.001 0.15 0.02 0.31 0.0026 

V less 0.35 0.15 0.76 0.014 0.001 0.15 0.02 －  0.0029 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Table 5.1. Chemical composition of steels (mass%). 
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(b) 

Fig. 5.1. Optical micrographs of the specimens air-cooled after 

heating to 1473 K (a) for the V added steel, (b) for the V less steel . 
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を用いて加速電圧 15 kV で，TEM 観察では日立製作所製 HF-2000 を用い

て加速電圧 200 kV で行った。いずれも観察面は円柱状試験片の長手方向

に垂直な断面となるように試料を切り出した。その後，SEM 観察試料は

機械研磨で鏡面に仕上げた後，2%ナイタール溶液で腐食を行い作製した。

TEM 観察試料はエメリー紙で厚さ 60 μm まで研磨した後，打抜きパンチ

を用いて直径 3 mm の試料を打ち抜き，ツインジェット電解研磨によって

薄膜試料を作製した。電解研磨は Struers 社製 TenuPol-5 を用いて電解研磨

液を 5 %過塩素酸-氷酢酸溶液とし，70 V - 0.1 A の条件で行った。析出物

の同定は FE-TEM によるマイクロビーム回折図形（Micro-beam diffraction: 

MBD）の解析で行った。  

5.2.3 引張試験および疲労試験  

 熱処理した試験片の中心部から平行部直径 8 mm の 14A 号引張試験片

（JIS Z 2241）と平行部直径 6 mm の回転曲げ疲労試験片を作製した。引張

試験片と回転曲げ疲労試験片の形状を Fig. 5.2，Fig. 5.3 に示す。引張試験

は島津製作所製 250 kN オートグラフ（精密万能試験機）を使用し，クロ

スヘッド変位速度 10 mm/min.の一定条件で行った。ひずみは島津製作所製

差動トランス式伸び計を用いて測定した。疲労試験は島津製作所製小野式

回転曲げ疲労試験機を使用し，応力比－1 の完全両振り，回転数 3600 rpm

（周波数 60 Hz）の条件で行った。本章における疲労試験では，繰返し数

1.0×10
7 回で破断しなかった応力振幅の最大値を疲労強度（疲労限度）と

した。
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Fig. 5.2. Tensile test specimen. 

 

M12 
56 

 

111 
 

φ8 



102 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

10 
 

80 
 

φ6 

 

φ12 

 

Fig. 5.3. Rotary bending fatigue test specimen. 
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5.3 実験結果および考察  

5.3.1 硬さ変化および組織観察 

 Fig. 5.4 に再加熱処理後のビッカース硬さを示す。V 添加材では，再加

熱温度が 873 K 以下の場合，再加熱温度に対して硬さは変化しないが，再

加熱温度 898 K 以上では，再加熱温度の上昇とともに硬さは低下する。一

方，V 無添加材では，再加熱温度 873 K または 923 K で熱処理しても硬さ

は変化しない。  

Fig. 5.5 に V 添加材における再加熱処理後のパーライト中のラメラセメ

ンタイトの SEM 像を示す。硬さが変化した 873 K～923 K の再加熱処理に

おいて，ラメラセメンタイトの形状は崩れることなく保たれていることが

わかる。  

以上の結果から，高温熱処理（873 K, 923 K）した V 添加材では，パー

ライト中のラメラセメンタイトの形状を変化させることなく，硬さが低下

したことから，フェライト・パーライト組織中に析出した V 炭化物のみ粗

大化したと考えられ，V 炭化物の分散状態が異なる供試材を準備できたと

判断した。  

5.3.2 機械特性  

 V 炭化物の分散状態が異なるフェライト・パーライト組織に対して，引

張試験および疲労試験を行った。Fig. 5.6 に引張試験で得られた公称応力

－公称ひずみ（S-S）曲線，Fig. 5.7 に応力振幅－破断までの繰返し数（S-N）

曲線を示す。また再加熱温度に対する引張強度（σUTS），0.2%耐力（σ0.2），

疲労限度（σw）および耐久比（σw/σUTS）の変化を Fig. 5.8，Fig. 5.9 に示す。  

 V 無添加材では，Fig. 5.9 に示すように，873 K または 923 K で再加熱処

理してもいずれの強度（引張強度，0.2%耐力，疲労限度），耐久比ともに

ほとんど変化しない。一方，V 添加材では，Fig. 5.8 に示すように再加熱
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Fig. 5.4. Vickers hardness of ferrite-pearlite re-heat treated for 
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Fig. 5.5. SEM images of the cementite in pearlite for the V added 

steel re-heat treated for different temperature periods, (a) as cooling, 

(b) 873 K, (c) 898 K and (d) 923 K. 
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Fig. 5.8. Change in the tensile strength, 0.2% proof stress, fatigue 

limit and fatigue limit ratio of ferrite-pearlite for the V added steel 

re-heat treated for different temperature periods. 
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温度が 898 K 以上において，いずれの強度（引張強度，0.2%耐力，疲労限

度），耐久比ともに大きく変化する。具体的には，引張強度，0.2%耐力は

再加熱温度の上昇とともに低下するのに対して，疲労限度，耐久比は再加

熱温度 898 K以上で大きく上昇する。引張強度や硬さが低下する過時効（再

加熱温度後 898 K，923 K）で耐久比が高くなることは，第 4 章の焼戻しマ

ルテンサイト組織と同じであるが，疲労限度が顕著に高くなる点は異なる

現象である。  

 Fig. 5.10 に再加熱処理前の加熱空冷で生成した nm サイズの微細析出物

と再加熱温度 923K で熱処理した後の微細析出物の TEM 像を比較して示

す。いずれも母相（α-Fe）の{100}面に沿った板状析出物が観察され，マ

イクロビーム回折図形の解析から立方晶の V 炭化物 18)である。加熱空冷

（As cooling）材では，V 炭化物の周辺に存在するひずみ場に起因してで

きたと考えられるコントラストの影響で正確な大きさはわからないが 3 

nm 程度の微細な V 炭化物が多量に析出している。一方，923 K で再加熱

処理すると V 炭化物は 8 nm 程度まで粗大化し，粒子間距離が拡がってい

る。  

高木ら 19)によると，転位の通過により析出物がせん断される最大径（臨

界粒子径）は析出物の硬さから見積られ，V 炭化物の臨界粒子径は 7 nm

である。Fig. 5.11 に析出強化機構の模式図を示す。転位が運動する場合，

加熱空冷（As cooling）材は転位が析出物を切断して通過する粒子切断機

構（Fig. 5.11 (a)）であるのに対して，923K の再加熱処理材は転位が析出

物間を大きく張り出し，粒子周りに転位ループを残して通過する Orowan

機構（Fig. 5.11 (b)）であり，2 つの供試材の強化機構は異なることが考え

られる。過時効（898 K，923 K で再加熱処理）と比較して加熱放冷（As 

cooling）材，873 K 再加熱処理材の疲労限度が低いのは，粒子切断機構に

よって転位が析出物を切断して通過し，繰返し変形の初期において析出強

化能が大きく低下した 20,21)からと推察される。
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Fig. 5.10. TEM images of the V carbides in ferrite-pearlite for the V 

added steel, (a) as cooling, (b) re-heat treated at 923 K. 
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(a) 

(b) 

Dislocation

Precipitate

Dislocation

Precipitate

Dislocation loop

Fig. 5.11. Schematic diagram of precipitation strengthening 

mechanism, (a) particle cutting mechanism, (b) Orowan mechanism. 
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5.4 結言 

 本章では，加熱空冷で析出した V 炭化物を再度熱処理することにより V

炭化物の分散状態を変化させたフェライト・パーライト組織を作製し，組

織と疲労特性の関係を調査した。その結果，以下の結論を得た。  

 

 (1) V 添加材は，1473 K に加熱し空冷することによってフェライト・

パーライト組織中に 3 nm 程度の微細 V 炭化物を多量に析出した。

その後，898 K～923 K の熱処理を施すことによってパーライト中の

ラメラセメンタイトの形状を変化させることなく V 炭化物の大き

さと分散状態を変化させた供試材を準備することができた。  

 (2) V 添加材において引張強度や硬さが低下する過時効（加熱空冷後，

898 K，923 K で熱処理）では，疲労限度は顕著に高くなり，疲労限

度と引張強度の比である耐久比は大幅に向上することを明らかに

した。
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第 6 章 中炭素マルテンサイト鋼の 

焼戻し後の硬さに及ぼす Si, Cr, Mo の影響 

6.1 緒言 

 弁ばねの高応力設計による軽量化は慣性質量を低減し，荷重を低減させ

る。荷重の低減はカム駆動の摩擦損失を減少させ，結果的には燃費向上へ

寄与することができる 1)。弁ばねは内燃機関の吸排気弁を開閉するばねで

あり，1 分間に数千回の繰返し荷重を受けるため耐疲労特性が求められる。

弁ばねの疲労強度を向上するためには，鋼材の疲労強度を向上することが

重要である。一般に鋼材の疲労強度を向上するには，鋼材の強度を向上す

ることが有効である 2)。高強度弁ばねでは更なる疲労強度向上のために窒

化処理（673 K-773 K）し表面を硬化させる。その一方で，内部は窒化処

理による長時間の焼戻し処理により強度が低下する。窒化ばねでは，この

焼戻し軟化を抑制するために，Si-Cr オイルテンパー線（SAE9254）をベ

ースに C，Si，Cr の増量や V，Mo を添加した鋼材が使用されてきた 3-5)。 

 マルテンサイトの焼戻し軟化抵抗に及ぼす合金元素の影響については，

古くから多くの研究がある 6-8)。例えば，Si は焼戻し温度 673 K 以下で大

きな焼戻し軟化抵抗を示す。これは Si 添加により Fe 炭化物の遷移（ε →   

θ）が遅延するからと考えられている。Cr は焼戻し温度 673 K～773 K で大

きな焼戻し軟化抵抗を示す。これは Fe 炭化物 θ 中に Cr が濃化し粗大化を

抑制するからである。V や Mo は焼戻し温度 823 K～973 K で大きな焼戻

し軟化抵抗を示す。これは合金炭化物（VC，Mo2C）が析出するからであ

る。また Si，Cr，Mo を同時に添加することで複合効果があり，低温及び

高温焼戻しにおいて大きな焼戻し軟化抵抗を有することが報告されてい

る 9）。上述したように，窒化処理する高強度弁ばねに用いられる鋼材には
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多量の Si，Cr に加えて Mo を添加する。しかしながら，これら複合添加の

向上効果とそのメカニズムは必ずしも明らかになっていない。  

本章では，これら複合添加による焼戻し軟化抵抗の向上効果を検証する

ことを目的として，中炭素マルテンサイト鋼の焼戻し後の硬さに及ぼす

Si，Cr，Mo の添加の影響を調査した。
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6.2 実験方法  

6.2.1 供試鋼と熱処理条件  

供試鋼の化学成分を Table 6.1 に示す。0.6 mass%C -1 mass%Mn 鋼を基本

組成として，Si を 2 mass%，Cr を 1 mass%，Mo を 0.5 mass%単独添加した

鋼と Si，Cr，Mo を複合添加した鋼を準備した。これらの鋼は 10 kg の真

空溶解で溶製した。この鋼塊を 1523 K 以上に加熱した後，直径 30 mm ま

で熱間で鍛伸した。この棒鋼から直径 6 mm，高さ 30 mm の円柱を切り出

して試験片を作製した。これら試験片を 1223 K，1.8 ks で加熱後油冷し，

マルテンサイト組織を得た。その後 473 K～923 K の温度（50 K 間隔）で

7.2 ks の焼戻し処理を行い水冷した。  

6.2.2 硬さ測定  

ビッカース硬度計を用いて，焼入れ又は焼戻し後の硬さを試験力 98.07 

N で測定した。  

6.2.3 水素トラップ量の測定  

最近の研究 10-12)では，鋼材中に析出した V，Mo，Ti 等の微細な合金炭

化物は環境から水素をトラップさせる効果があり，この水素トラップ量は

合金炭化物による析出強化量と良い相関関係があることが報告されてい

る。そこで，焼戻し処理したサンプルの水素トラップ量を測定することに

より鋼中の炭化物の析出挙動を推定した。試験片は熱間鍛伸した棒鋼から

直径 7 mm，高さ 100 mm の円柱を切り出して作製した。これら試験片を

1223 K，1.8 ks 加熱した後，油焼入れした。その後 473 K～923 K の温度で

7.2 ks の焼戻し処理を行い水冷した。水素チャージは 3 g/l NH4SCN を添加

した 3 % NaCl 水溶液中で 0.2 mA/cm
2 の電流密度で 42 h の陰極チャージを
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No. Steel C Si Mn P S Cr Mo N

1 Base 0.60 <0.01 1.00 0.001 0.003 <0.01 <0.01 0.0041

2 Si 0.61 1.97 1.01 0.002 0.002 <0.01 <0.01 0.0031

3 Cr 0.60 <0.01 1.02 0.002 0.002 1.00 <0.01 0.0037

4 Mo 0.59 <0.01 0.99 0.001 0.004 <0.01 0.51 0.0041

5 SiCr 0.60 1.97 1.00 0.002 0.002 1.00 <0.01 0.0035

6 SiMo 0.60 2.00 0.99 0.002 0.004 <0.01 0.51 0.0042

7 CrMo 0.60 <0.01 1.00 0.002 0.004 1.01 0.51 0.0042

8 SiCrMo 0.60 1.98 1.00 0.002 0.002 1.01 0.50 0.0034

Table 6.1. Chemical composition of steels (mass%). 
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行った。その後，室温で 96 h 放置してから，ガスクロマトグラフを用い

て，昇温速度が 100 K/h の条件で水素量を測定した。本章では鋼中に水素

チャージして室温で 96 h 放置後，鋼中に残った水素量を「水素トラップ

量」として定義した。  

6.2.4 透過電子顕微鏡による析出物観察  

焼戻し処理した試料から FIB（集束イオンビーム  ; FB2100，Hitachi）を

用いて透過電子顕微鏡（TEM）観察用試験片を作製した。その後，FIB に

よるダメージ層を除去するために低エネルギーイオンミリング装置

（GentleMill HI，Hitachi）で観察面を研磨した。TEM 観察には JEOL 社製

JEM-2100F を用い，加速電圧 200 kV にて観察及び分析を行った。炭化物

の同定は制限視野電子回折図形の解析により行った。  

6.2.5 3 次元アトムプローブによる析出物観察  

3 次元アトムプローブ（3DAP）観察用の針試料は電解研磨法によって作

製した。3DAP 測定には，遅延ライン型位置検出器を搭載したエネルギー

保障型 3DAP 装置（Oxford Nano Science）が用いられた。測定温度は 60 K-80 

K，測定電圧は 10 kV-15 kV，パルス比は 20 %とした。
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6.3 実験結果および考察  

6.3.1 焼戻し後の硬さに及ぼす合金元素の影響  

Fig. 6.1 (a), (b)に中炭素マルテンサイト鋼の焼戻し後の硬さの変化を示

す。焼戻し軟化抵抗を定量的に示すパラメータとして合金元素添加材と

Base 材の硬度差ΔHV を用いて，焼戻し軟化抵抗に及ぼす合金元素の作用

を比較した。Fig. 6.1 (c), (d)に各試料のΔHV（焼戻し軟化抵抗量）の焼戻

し温度に対する変化を示す。過去の知見同様に，Si は 673 K 以下の低温焼

戻しで，Cr は 723 K 以上の高温焼戻しで軟化を顕著に抑制する。また 773 

K-823 K に Mo 添加による焼戻し軟化抵抗量の極大が認められる。これら

3 元素の複合添加は全ての焼戻し温度で最も大きな軟化抵抗となり，特に

723 K-873 K で焼戻し軟化抵抗量の極大となり，ばねの窒化処理温度（673 

K-773 K）と重なる。これは窒化処理による焼戻し軟化を抑制するのに，

Si，Cr，Mo の複合添加材が有効であることがわかる。  

6.3.2 水素トラップ量の測定  

水素放出曲線は昇温途中で鋼材から放出された水素量を測定したもの

であり，水素が放出された温度域から水素を捕捉（トラップ）していた主

たるサイト（例えば，格子欠陥，粒界や微細析出物）が推測でき，放出水

素量（水素トラップ量）からトラップサイト量の大小が比較できる。 Fig. 

6.2 に SiCr 材と SiCrMo 材の水素トラップ量の焼戻し温度依存性を示す。

SiCr 材は 673 K で，SiCrMo 材は 673 K と 773 K で水素トラップ量のピー

クが認められる。焼戻し温度の上昇とともに水素トラップ量が増減する特

異な現象は，焼戻しによる炭化物の析出，粗大化に対応することが知られ

ており 10-12)，Fig. 6.2 の水素トラップ量のピークは微細炭化物による水素

トラップが起因していることが考えられる。Fig. 6.3 と Fig. 6.4 にこれら水

素トラップ量のピーク前後の水素放出曲線を示す。いずれも焼戻し温度の
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Fig. 6.1. Effect of alloying elements on the hardness change of 

martensite tempered for 7.2 ks: (a) effect of each alloy element; (b) 

combined effect of alloying elements; (c) (d) resistance to 

softening by the addition of alloying elements tempering for 7.2 ks 

at each temperature; ΔHV = HV – HV Base. 
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Fig. 6.2. Effect of alloying elements on trapped hydrogen content.  
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Fig. 6.3. Hydrogen evolution curves of the specimens tempered at 

673 K, 623 K, and 723 K for the SiCr steel. The heating rate was 

100 K/h. 
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上昇とともに水素トラップ量が増える場合（例えば，Fig. 6.3 における SiCr

の 623 K 焼戻し材と 673 K 焼戻し材），水素放出ピーク温度は変化しない

のに対して，焼戻し温度の上昇とともに水素トラップ量が減る場合（例え

ば，Fig. 6.3 における SiCr の 673 K 焼戻し材と 723 K 焼戻し材），水素放出

ピーク温度が低温側へシフトしている。前者の水素放出ピーク温度は 425 

K～450 K，後者の水素放出ピーク温度は 400 K 前後であり，過去の文献

10-13)から前者の主たる水素トラップサイトは微細炭化物で，後者は転位等

の格子欠陥と推察される。Fig. 6.2 における 673 K の水素トラップ量のピ

ークはいずれの鋼種でも認められることから，Fe 炭化物 ε に起因してトラ

ップした水素であると考えられる。一方，Fig. 6.2 における 773 K の水素

トラップ量のピークは SiCrMo 材のみで認められることから，Mo 炭化物

あるいは Mn を含む Mo 複炭化物に起因してトラップした水素であると考

えられる。したがって，水素トラップ量の挙動から SiCrMo の 673 K 焼戻

し材では Fe 炭化物 ε が析出し，773 K 焼戻し材では Mo 炭化物あるいは

Mn を含む Mo 複炭化物と Fe 炭化物 θ が析出していると推定した。  

6.3.3 析出物の観察  

TEM または 3DAP を用いて，鋼中の析出物を観察した。Fig. 6.5 に SiCr

の 673 K 焼戻し材，Fig. 6.6 に SiCrMo の 623 K 焼戻し材の TEM 組織を示

す。電子線回折図形の解析により，いずれも Fe 炭化物 ε が析出している

ことがわかる。観察された Fe 炭化物 ε はフェライトに対して，Jack が報

告した方位関係 14)に近い方位関係を有している。  

Fig. 6.7 に SiCr の 773 K 焼戻し材，Fig. 6.8 に SiCrMo の 773 K 焼戻し材の

3DAP による元素マップを示す。SiCr 材では 15 nm 超の球状セメンタイト

が析出している。一方，SiCrMo 材では 5 nm-20 nm の不定形状のセメンタ

イトが高密度に分散している。またセメンタイトの析出位置から離れた領

域に，100 原子～1000 原子の C，Cr，Mo 及び Mn 原子から構成された
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Fig. 6.5. TEM images of carbides in the SiCr martensitic steel 

tempered at 673 K for 7.2 ks, (a) bright field image, (b) dark field 

image, (c) selected area diffraction pattern taken from (a), (d) 

corresponding key diagram to (c). 
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Fig. 6.6. TEM images of carbides in the SiCrMo martensitic steel 

tempered at 623 K for 7.2 ks, (a) bright field image, (b) dark field 

image, (c) selected area diffraction pattern taken from (a), (d) 

corresponding key diagram to (c). 
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Fig. 6.7. 3D elemental maps of the SiCr steel tempered at 773 K for 

7.2 ks. The box size is 34 nm x 37 nm x 52 nm. 
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Fig. 6.8. 3D elemental maps of (a) the area where cementite is 

precipitated and (b) the area where cementite is not precipitated in 

the SiCrMo steel tempered at 773 K for 7.2 ks.  
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(Cr,Mo,Mn)2C のクラスタ又は析出物が観察される。ここで，本データをも

ってクラスタか析出物か判断できないため，クラスタ又は析出物と記載す

る。通常合金炭化物が析出する焼戻し温度は 823 K-873 K であるのに対し

て，このクラスタ又は析出物はそれよりも低温で形成することがわかる。

以上の結果から，SiCrMo 材の 773 K における大きな焼戻し軟化抵抗は，

微細なセメンタイトと (Cr,Mo,Mn)2C のクラスタ又は析出物に由来すると

考えられる。  
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6.4 結言 

本章では Si，Cr，Mo の単独ならびに複合添加した中炭素マルテンサイ

ト鋼の焼戻し後の硬さ，焼戻し軟化抵抗について検討し，以下の結論を得

た。  

 

(1) Si，Cr，Mo の複合添加鋼は，ばねの窒化処理温度である 673 K-773 

K で焼戻し軟化抵抗量が極大となる．これは窒化処理による焼戻し

軟化を抑制するのに，Si，Cr，Mo の複合添加が有効であることを

見出した。  

 (2) Si，Cr，Mo の複合添加鋼の 773 K における大きな焼戻し軟化抵抗

は，微細分散したセメンタイトと通常合金炭化物が析出する温度

（823 K-873 K）より低温で生成した (Cr,Mo,Mn)2C のクラスタ又は

析出物に由来することを明らかにした。
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第 7 章 総括 

7.1 本研究で得られた結論  

 特殊鋼棒鋼・線材から造られる自動車機械部品の高強度化のための析出

物制御指針を提示することを目的とし，透過型電子顕微鏡（TEM）法等の

既存の評価法と比較して大体積の評価を定量的に行える X 線小角散乱

（SAXS）法を新たに加えることで高精度の析出物情報を取得し，機械特

性（降伏強度，疲労強度等）と析出物制御に関する研究を行った。各章で

得られた結論を以下に示す。  

 

 第 1 章では，まず自動車機械部品の高強度化と高強度化の手法として析

出物制御の重要性について述べた。次にマルテンサイトの焼戻し過程での

析出物の変化と機械特性，析出強化による降伏強度と疲労強度の向上，析

出物の解析技術に関する従来知見と課題について整理した。加えて課題整

理を踏まえて，検討すべき研究課題が機械特性と析出物の関係の明確化と

新たな知見を基づく自動車機械部品の高強度化指針の提示であることを

示した。  

 

 第 2 章では，X 線または中性子小角散乱（SAXS または SANS）法を用

いて鋼中の析出物を定量評価するため，SAXS, SANS 法による各種 Fe 炭

化物（ε-FexC, χ-Fe5C2, θ-Fe3C），残留オーステナイト（γ）の検出可否を母

相と第 2 相粒子の散乱長密度の差から検討した。ε 炭化物は SAXS で，χ

炭化物は SAXS，SANS で，θ 炭化物は SANS で観測でき，一方，残留 γ

は SAXS, SANS いずれも観測困難の可能性を示した。  
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 第 3 章では，多量の Si を含有した中炭素鋼を用いて，Fe 炭化物の遷移

過程（焼戻しの第 3 段階）における降伏強度に及ぼす Fe 炭化物の影響に

ついて検討した。その結果，Fe 炭化物の遷移過程で焼戻し温度の上昇と

ともに降伏強度が顕著に低下する低降伏比の温度域があることを見出し

た。透過型電子顕微鏡（TEM）法による析出物の直接観察と X 線小角散

乱（SAXS）法による高精度な析出物の定量評価を行うことで，この降伏

強度の低下はマルテンサイトブロック内に多量析出した ε炭化物の溶解に

起因していることを実証した。  

 

 第 4 章では，焼戻しにより V 炭化物の形態，分散状態を変化させた焼戻

しマルテンサイト組織を作製し，疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響につい

て系統的に検討した。V 炭化物が顕著に粗大化する過時効において，降伏

強度が著しく低下するのに対して，疲労強度はほとんど低下せず，高い強

度を維持することを明らかにし，疲労限度と引張強度の比である耐久比は

引張強度や硬さのピークより過時効の方が高いことを見出した。また繰返

し変形と単純引張変形による各弾性限を比較し，繰返し硬化・軟化特性を

調査した結果，繰返し軟化量は引張強度や硬さのピークより過時効の方が

小さいことを明らかにし，過時効での繰返し変形による弾性限は疲労限度

同様，焼戻し温度によらずほとんど低下せず，繰返し変形による弾性限と

疲労限度は正の相関関係があることを見出した。さらに X 線小角散乱

（SAXS）法と透過型電子顕微鏡（TEM）法を用いて V 炭化物のサイズや

量の変化を詳細に把握することによって，過時効で疲労限度が維持される

機構について新たなモデルを提案した。  

 

 第 5 章では，フェライト・パーライト組織中に V 炭化物を析出し，第 4

章に引き続いて疲労特性に及ぼす V 炭化物の影響について検討した。加熱

放冷で析出した V 炭化物が再加熱（898 K 以上）で粗大化し，降伏強度や

引張強度が低下する過時効では，疲労強度，耐久比が大きく上昇すること



137 

 

を明らかにした。  

 

 第 6 章では，中炭素マルテンサイト鋼の焼戻し硬さに及ぼす Si, Cr, Mo

の影響について検討した。その結果，Si, Cr, Mo の複合添加鋼はばねの窒

化処理温度である 673 K～773 K で焼戻し硬さが高く，焼戻し温度 773 K

で焼戻し軟化抵抗量が極大となることを明らかにした。透過型電子顕微鏡

とアトムプローブトモグラフィーを併用することにより，焼戻し温度 773 

K における大きな焼戻し軟化抵抗は微細分散したセメンタイトと通常合

金炭化物が析出する温度（823 K～873 K）より低温で生成した (Cr, Mo, 

Mn)2C のクラスタ又は析出物に起因することを示した。
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7.2 本研究の総括  

 本研究では，従来の析出物解析技術（透過型電子顕微鏡，アトムプロー

ブトモグラフィー等）に，鉄鋼材料で積極的に利用されてこなかった X 線

小角散乱法による定量解析を新たに加えることにより，特殊鋼の機械特性

と析出物制御に関して新知見を見出し，自動車機械部品の軽量化／高強度

化へとつながる新たな 2 つの材料組織制御指針を得られた。  

 

 1 つは，焼戻しの第 3 段階である Fe 炭化物の遷移過程において降伏強

度が引張強度に対して低くなる低降伏比の領域があることを明らかにし，

この特性を利用することにより冷間加工を施す自動車機械部品（ばね，ボ

ルト等）にとって高強度化の阻害因子である加工性の向上が可能となり，

高強度化と良加工性の両立が実現できる。  

 

 もう 1 つは，析出物を微細分散するよりも粗大化し粒子間距離を拡げた

方が疲労強度は引張強度に対して高くなる、つまり高耐久比であることを

明らかにし，この特性を利用することにより切削加工を施す自動車機械部

品（コンロッド等）にとって高強度化の阻害因子である被削性を低下させ

ることなく疲労強度の向上が可能となり，高強度化と良被削性の両立が実

現できる。  

 

 これら得られた知見，材料組織制御指針を活用して高強度自動車用部品

の開発を推進していく。  
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