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第 1 章 緒 論

1.1 極低温用構造材料の研究の端緒

セラミックス高温超伝導物質の発見により超伝導技術がかつてないほど注目を

浴びているが 1ト"、従来からのNbTi、Nb，Sn等の合金系、金属悶化合物系の超伝導

7 グネット技術も着実に進歩を遂げ、実用化されつつある。例えば、国内におい

てはトカ マク型核融合炉のトロイダル配置を模凝 した大型NbTiマグネットである

クラスタ ーテストコイ ノレの製作、励磁実験の成功"、および、こ のクラスタ ーテ

ストコイルに組み込まれたNb，Sn7グネットのテストモジュー Jレコイノレの実験的

成Jj].ト"、国際協力のLargeCoil Task(LCT)計画の一環として重量40トンのLCT

コイルの日本での実験成功 6ト"、MHD発電用のコイルの製作.，等が挙げら れる 。

海外では、米国LawrenceLivemore National Laboratory( LLNL)のミラー型核融合

炉の実験装置(MFTF)で約200トンの超伝導マグネットの製作 ・運転に成功 してい

る 1a)-] 1 l。また 、先述のLCT計画の国際実験が、米国、ユーラトム、スイス、日

本のコイノレ計 6個を組み合わせて米国OakRidge National Laboratory (ORNL)で

行われた。その成果が報告され始めている"ト 1・2。
これらの超伝導マグネ ットは、実用化に向かつて大型化、高磁界化が重要課題

となっている。電磁力は、コイルの寸法×磁界×運転m流に比例するため、大型
化、高磁界化を図ると、それにともなう巨大な電磁力を支える極低温構造材料の

役割が重要となる 1・)20)。 日本における核融合実験炉(FER)、欧州における次期
核融合炉(NET)および国際協力による核融合炉(ITER)が1990年代建設に向けて具

体的な設計および実証研究が開始されているが、これに適した超伝導マグネット

用の極低温構造材料として満足なものは見あたらない。液体ヘリウムで冷却する

冷却重量を下げて冷凍負荷を軽減する要請があること、および大型とはいえ複雑

な装置になるため空間的に制約され充分な断面積が得られないためなどにより、

高強度材が必要不可欠となる 。 したがって、極低温 ・強磁界下で、高強度 ・高靭

性かっ溶接性のすぐれた構造材料の研究開発の要請がでている 。 とくに、高磁界

Nb，Snマグネット用の構造材料は、長時間にわたる 700'C近くのNb，Sn生成熱処理の

影響で機械的性質が劣化する場合があるため、この劣化の無い、またはその程度

の低い材料の開発要請が強くなっている。本研究は、これに応えて、 Nb，Sn生成

熟処理の影響の少ないオーステナイト系ステンレス鋼に関する研究開発を行った

ものである 。



1 . 2 研究の歴史

本節では、最近の約 10年間に活発となった金属系極低温構造材料の研究 ・開発

の経緯を概観し、本研究の位置づけを明らかにする。なお、本研究では超伝導応

用機器への適用を目指した構造用鋼を対象とするので、実用的な超伝導体の臨界

温度(約23K)以下の低温を重要な温度と考える。なかでも、超伝導マグネット

の運転温度となる液体ヘリウムの沸点(4K)近傍を、特に重要な温度域と考える。

したがって、最も広義には液体窒素の沸点(77K)以下、狭義には4K付近の温度を

極低混と呼ぶことにする。

1 . 2. 1 1980年代前半までの研究動向

極低温構造材料が、極低温 ・超伝導技術を支える不可欠の基盤技術として強く

認識され始めたのは、核融合炉のための大型超伝導マグネットである LCTコイル、

MFTFコイルの製作が始められた時と言える。力学的な設計の必要性から既存材

料の極低温特性の調査から開始されたが、その経緯を関係国別に概観する。なお、

本章で引用する既存材料の化学組成の例を表1.1に示す。

表1.1 第1'章で引用している各種既存合金の化学組成例 (mass%) 

AlIoy C Si Mn P s Ni Cr Mo V Ti AI B N 

SUS304LN 0.02 0.5 1.2 0.03 0.01 9.0 18.0 ..-_ 0.15 

SUS316LN 0.02 0.5 1.2 0.03 0.01 12.5 17.0 2.0 --ーー 0.15 

A286 0.05 0.5 1.2 0.02 0.01 25.0 15.0 1.2 0.3 2.3 0.3 0.005 ー---
JBK-75 0.01 0.1 0.2 0.02 0.01 30.0 15.0 1.2 0.3 2.3 0.3 0.001 ー・--
Nitronic 40 0.04 0.03 9.0 0.003 0.005 6.0 21.0 0.20 
22Mn Steel 0.04 0.5 22.0 0.002 0.01 5.0 13.0 ーー，ー- 0.220 
Inconel 706 0.05 0.1 0.2 0.005 0.005 41.0 15.0 1.6 0.3 0.003 Nb/2.8 
Inconel 718 0.06 0.1 0.1 0∞9 0.007 51.0 18.5 3.0 1.0 0.4 0.003 Nb/5.2 
Incoloy叩3 0.03 38.0 --- 0.5 --- 1.4 0.9 Co/15 Nb/3.0 
Incoloy 905 0.01 49.0 --- 0.5 --- 1.6 0.4 Co/0.3 Nb/4.7 
Incoloy 909 0.03 38.0 --- 0.5 --- 1.5 0.4 Co/13. Nb/ 4.7 
Ti-5AI-2.5Sn 0.04 ・ 0.06 --- 一一 一一 一ー Bal 5.0 Sn/2.5 0.03 
9% Ni Steel 0.10 0.2 0.5 0.01 0.01 9.0 

- 2 -

(米国〉

米国のNationalInstitute of Standards and Technology(NIST) {前の、 National

Bureau of Standards (NBS)} が、 1978年よりエネルギー省(OoE)と共同して磁気

核融合炉用低温材料に関する研究を開始している 。金属系材料としては、オース

テナイト系ステンレス鋼を中心にして高マンガン鋼、アルミニウム合金等がとり

あげられ、極低温での物理的性質、機械的性質などが詳細に調査されて、毎年報

告書が出されている"ト'''0NISTでの研究は、既存および新しく開発された材料

のなかで極低温で使用可能と推定されるものを、極低温にて評価し、そのデータ

蓄積をもとに材料の標準化を目指したものである 。 この一連の作業により、 4Kで

の応力一歪曲線が鋸歯状になること、 4Kでの耐力が炭紫と窒素の固浴室に大きく

依存すること、破犠籾性値(Kρは耐力増加に比例して減少すること等オーステナ

イト系ステンレス鋼の極低温における一般的な振舞いが明らかにされた，.，。 さ

らにNISTは、極低温での材料試験方法、特に引張試験および破壊靭性試験の方法

についての調査研究を進め 2・3、測定方法の標単化研究を続けている川、
MFTF用の巨大な陰陽コイノレを製作したLLNLでは、 Oalderらが製作に先行して

コイルケースに用いられたAISI304LNの溶接部の4Kでの特性調査を行い、 316L系

の溶材を用いると目標の耐力690MPa.Kd32MPa-vinが実現できるとしている"，。

さらに、コイル支持材のTurnbuckleに用いる A286の4Kでの機械的性質に及ぼす鍛

造および熱処理条件の影響調査を行い、 Fe，Tiの融点1121'C以下で鍛造し899-927

℃で仕上げた後、 899'Cx 2hの加熱後油冷の溶体化と 718'C (原論文では718Kとなっ

ているが、誤りと考えられる) x 16hの時効処理材が強度籾性バランスが優れて

いるとしている 32)0 また、高野らはMFTF支持材の実製造に当り、 A286に対し最

適製作条件探索の一環として、鍛造での録終加熱温度と加工皮が極低温特性へ及

ぼす影響を調査し、加熱温度が高く加工皮が低いほど秘粒となり粒界析出物が増

加するため破媛靭性値の低下を生じるとしている'l)。

米国の 3台のLCTコイルの一つを製作したGeneralOynamics(GO)は、 AISI304L

Nの溶接部の4Kでの特性調査を行い、溶接効率向上化を図 ったれ， 0 jJlJのLCTコイ

ノレ製作を担当(途中で中断、 ORNL引継)したGeneralElectric( GE)も、 AISI316LN

の溶接に関する研究を行い、浴材のマンガン量を高めシリコン量を低減すると 4

Kでの靭性が改善されると報告している"，。最後のコイノレはNb命 1を導体にした

挑戦的な設計でWestinghouse(WH)が製作した。強制冷凍型超伝導体のシース材

(パイプ材)として新しい高マンガ Y 鍋のNitronic40を採用したが、 Nb，Sn生成熱

処理(700'Cx 30h)により溶接部の4Kでの延性が大幅に劣化した。原因は、溶接金

属に含まれる 6フェライトが、 700'Cの熱処理中に σ相に変化したためとされ、
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材料選択のやり直しを余儀なくされた 3‘30 最終的には、 A286と比較して炭素を

0.05%から 0.01%、シリコンを0.6%から 0.1%、マンガンを1.2%から 0.2%、ボロン

を0.007%から 0.001%へと低くするとともにニッケルを25%から 30%まで高めて溶

接性を改善したJBK-75と呼ばれる鉄基超合金が採用されたい》。 その溶接部の4K

での疲労亀裂伝熔速度の調査も引続き行われ、 A286と比較するとt.Kが40MPa.，(rn

以下では伝播速度が小さいとしている日、

カ(Y8)と破壊靭性値(K巴)の関係は図1.1に示すように、

K広=500 - 0.3 x Y S 

(欧州)

と考えられていた ."。したがって、耐力 1200MPaから予想される Kdま140MPa，桁と

なり、 200MPa.J百実現のためには破壊靭性値の大幅な改善が必要であった 。4Kの

破壊靭性値(Kに)を耐力に対してプロッ卜すると、図1.1に示すように従来材より

も高強度かつ高靭性な右上の四角形領域が開発目標となる 。 この目標は原研の芙

文名 (JapanAtomic Energy Research Institute)の頭文字をとってJAERIBOXと呼

ばれるようになった・ 3)。

ユーラトムでは西独のKernforschungszentrumKarlsruhe (KfK)がLCTコイルを

担当したが、 8U8316LN相当の材料番号1.4429の50mmの厚板を用いて溶接部の4Kで

の機械的特性を調査している。溶接時に発生するミクロ亀裂と融合不良を抑制す

ると靭性が高められるとし、ミクロ亀裂を防止する O7ェライト量を制御するた

めの溶材のニッケル当置とクロム当震のバランスが重要と指摘し 、また融合不良

防止には約5%のマンガン添加が有効としている 3・〉。さらに、各種のオーステナ

イト系ステンレス鋼の4Kでの機械的性質を調査した結果では、 316LN鋼が最も破

域靭性値が良好であり、結晶粒径を細かくすると強度、破犠靭性値とも向上する

としている・"。

1980年前後は、極低温鏑に関する研究は核融合とは別の観点からも行われてい

た。一つは、当時開発されていた高マンガン鋼を・・ト什}、さらに極低温用に改善

する研究でありけト日〉、二番目は低温用の9%ニッケ Jレ鏑にたいし 6・〉、延性脆性

遷移温度を低下させ、低温靭性の改善を図る研究であり H ト刊に その他には、超

伝導発電機の回転子構造材料に関する研究が上げられるけトU 30 以下、順に説明

する。

(日本)

日本では日本原子力研究所(原研)がLCTコイルを担当した。極低温用銅の選

定に当たっては、 8U8304と316の炭素と窒素含有量を変化させた一連の実験を実施

して、 4Kでの強度と靭性への影響を詳細に調べ、 目標の耐力700MPa以上を得る

ために8U8304Lの窒素含有量を0.15%と決定している."。また、括主接方法と溶材

が溶接部の極低温特性に及ぼす影響も調べ、 5-6%のマンガンを含有した8U8316

LN系の溶材を用いた被湿熔接にて良好な結果が得られたとしている‘2)0
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MFTFとLCT計画では、 1982年頃までオ ーステナイト系ステ ンレス鋼を中心とし

た既存の材料の中から候補材料を選び、極低温での特性確認実験を進めたと言え

る。この結果から既存オーステナイト系ステンレス鍋の4Kでの耐力、破壊靭性値

の限界が予想されたことと、 Nb，8n用のシ ース材は今後の開発が必要との認識が

生まれたことが、極低温構造材料の研究開発を促す大きな契機となった。 なか

でも、核融合炉用超伝導マグネットに用いる構造材料の開発目標を、 FERマグネッ

トの応力解析の結果から具体的に示した原研の発表は l・ヘ国内外に大きな影響

を与えた。その強度と靭性の目標は、4Kでの耐力が1200MPa以上かっ破媛靭性値

(K，c)が200MPa.J日以上というものであった。

当時のNI8T(前NB8)のオーステナイト系ステンレス鋼のデータから、 4Kでの耐

<li 
L.. 

コ
~ 150 
L.. 

LL 

4K 

100 

Yield Strength， MPa 

図1.1 オーステナイト系ステンレス鋼の4Kでの耐力と磁壕靭性値の相関関係'"

および日本原子力研究所の開発目標
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(高マンガン鋼)

高マンガン鋼は非磁性鋼とも呼ばれている。普通、非磁性とは常磁性または反

強磁性を怠味するが、厳密な定義はないようである。実用上は、比透磁率が1.02

以下の場合を非磁性と呼ぶことが多い。高マンガン鋼は、 加工に対しでも安定な

非磁性を示すが、これは α '7)レテンサイト を誘起しにくいことを意味している 。

大谷らは9%ニッケル鋼と同等な低温靭性を有する高マンガン鋼の化学成分を

検討し、低温周の鉄筋として0.45C-18Mn系を開発している・・H ・〉。石川らは、 Mn-

15% Cr-Ni鋼へのマンガン多量添加(13-28%)の極低温特性への影響を調べ、 マン

ガンはオーステナイトの安定化に有効であるが強度と靭性の改善には効果ないと

報告している'"。彼らはさらに研究を進め、新しい極低温鋼として、マンガン

とニッケノレでオーステナイトを安定化し、ニッケノレにより靭性向上を、モリブデ

ンにより強度向上を図った 15Cr・15Nト10Mn-5Mo鋼を提案している 5'】。行方らは、

Fe-Mn-Cr系合金の77Kと4Kの組織図を明らかにした 5"。また、 Fe-Mn合金ではオ ー

ステナイト単相のFe-30%Mnで低温靭性が高くなり、 7ンガンをさらに添加する

と完全オーステナイト相にもかかわらず低温靭性は低下するが、クロムの添加に

より靭性が改善されることを報告している5"。この頃に開発された新しい極低
温用のオーステナイト系の高7ンガン鏑として、吉村らは25Mn-5Cr-1Ni鋼を 54)S・3、吉

田らは32Mn-7Cr鋼を 5・3、鋸内らは 18Mn-13Cr-5Ni鋼を提案した "，‘"。 これらの研

究は、結果的にはJAERIBOX達成のための予備的検討と位霞づけられよう。

オーステナイト系以外の高マンガン鋼についても、低温での研究も行われてお

り、組織と関連させて破犠形態等が調べられている 5060)81)63'0 しかし、これら

は4Kでの応用を目指した開発には至っていない。

(高ニッケル鋼)

従来、代表的低温構造材料は液化ガスの貯蔵容器用材料であった 。産業上では

液化天然ガス(沸点113K)、空気分般による液体酸素(沸点90K) 、液体窒素の

大量取扱がすでになされている。室温以下から 77Kまではマルテンサイト系の9%

ニッケル鋼も使用されているい'09%ニッケル鋼は以下に述べるような熱処理に

より、靭性が高められている 。その熱処理は、焼き入れにより組織の細粒化を施

し、焼き戻しによりニッケル含有量の高いオーステナイトを数%の析出させるも

のである。焼き戻しの聞にオーステナイトがフェライト中の炭素等侵入型元索を

固溶させるので、フェライトは籾性を増すとともにオーステナイトはさらに安定

化するとされている・5'。 リン、イオウ等の不純物を減少させるとさらに靭性が
向上すると報告されている..，。 これらをppmオーダーまで減少すると 4-20Kでの

シャルビー吸収エネルギーが200J程度に改善されるとの報告もあるい3。しかし、
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籾性を破壊靭性値(K氾〉で評価すると、シャ Jレピー試験では現れなかったK犯の延

性脆性遷移 (K，eー温度曲線における温度低下による急激な K，eの低下で、延性破

面から擬へき開への破面の変化を伴う)が50K付近に見られ，1)、この遷移は従来

の9%ニッケノレ鋼のK，eの報告と同等である..，。

上記のK応の遷移温度はニッケルの増加とともに低下するので、ニッケノレを 11-

13%とした鋼が実験室的に研究開発された。 Jinらは、 12%ニッケノレ鋼の侵入型元

素の固溶量を低減するために0.25%のチタンを加えるとともに、オーステナイト

とフェライトの 2相域とオーステナイト単相域聞の繰り返し熱処理により細粒化

を図り、 4Kでの脆化を抑制することに成功している 70)71)。石川らは、 13%ニッ

ケJレ鋼にたいし強化元素として3%のモリブデンおよび細粒化と炭素窒素固定周

の微量のチタン、ニオプ、アルミニウム等を添加した合金を開発し、 4Kにでも K，e

の延性脆性遷移が現れないとしている 72)-7 (】。長井らは、 11%ニッケノレ鋼にたい

し低温靭性の劣化なしに強化するために 1%モリプデンを、低温靭性を改善する

ために0.5%7ンガンを添加した合金を開発し、この鋼の低温靭性は焼き戻し 7)レ

テンサイトの優れた靭性と連結分布した微細なオーステナイトによるとしている

7 S )-78)。これらの高ニッケノレ鋼は、極低温での耐力が高く籾性も優れているが、

高純度の要請と複雑な熱処理を必要とするため工業的にはまだ実用化されていな

い。また、非磁性でないことも超伝導マグネットへの応用を妨げる一因となっている。

(その他)

核融合炉以外の大型超伝導マグネットで、構造材料が重要視された例として、

超伝導発電機周回転子があげられる。通常の超伝導 7 グネットと異なる点は、回

転運動する中空円筒内に鐙かれるため、電磁力以外に遠心力が作用することであ

る。回転子は冷却・励磁する前から高速回転するので、常温から極低温にわたる

範囲で温度に依らない強度・靭性バランスが必要となる 。回転子の直径とともに

遠心力が大きくなるので、大型化とともに要求耐力が高くなる 。要求耐力の高く

ない範囲ではオーステナイト系ステンレス鋼が候補とされ、強度の高い場合には

鉄基超合金(A286)、ニッケル基合金(インコネノレ706、718)、チタン合金 (Ti-

5AI-2.5Sn)などが検討されている 33)7・トれ》。この分野での構造材料の研究は、既

存材料の極低温での評価とデータの収集が主流であり、新たな開発を目指したも

のは少ない。

1 . 2 . 2 JAERl BOXへの挑戦

前述の原研の要請したJAERIBOXに対する開発は 1・ヘ日本において開始され

た。その成果は、 1984年のInternationalCryogenic Materials Conference (ICMC)に

て発表された。登根と筆者らは共同で高マンガン鋼の成分検討"，と各種の鋼の
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極低温特性を比較検討した後..，、窒素の固溶強化を利用した高マンガン鋼とし

て22Mn-13Cr-5Ni・0.2N鋼を開発した・‘'022Mn-13Cr-5Ni-0.2N鋼は、細粒化にともな

い4K耐力はPetchの関係に従い増加するが引にフェライト鏑と異なりシャルビー

吸収エネルギーと破壊籾性値は劣化する 。 この結果から、加工熱処理により結晶

粒径を制御することにより 4Kでの耐力と破壕籾性値のノマランスを制御し、 JAERI

BOXを実現出来ることを工業規模で示した。桝本らは、すでに開発されていた25

Mn鋼 ，0)を改善して、 25Mn-15Ni-lCu-lNi・0.2N鏑を提案した 88)0 この鋼の4K耐力は

1200MPa以上であるが、靭性改善のためには非金属介在物の減少が必要とされた 。

坂本らは、 4K耐力を皇室紫の固溶強化で 1200MPaとするため0.3%以上の窒素添加を

した25Cr-13NトIMo・0.35N鋼を提案した a・，0 彼らはこの鋼の低温靭性は添加した釜

紫量、すなわち耐力には依存せず非金属介在物等の第二相粒子の密度に依存して

いるとして、製鋼技術の重要性を指摘している。原研の中嶋らは、前記以外の27

Cr-18Nト0.35N鋼と 12Cr-12NトIOMn-5Mo-0.2N鋼も、候補材料として4K耐力は満足し

ていると報告している・0)。

これらの鏑についてさらに研究開発が進められた。受根らは、 22Mn-13Cr-5Ni-

0.2N鋼の電子ビーム溶接部の極低混特性を調査し、溶接部の固溶窒索畳の減少は

わずかで強度低下は小さいのにたいして、破壊籾性値は母材より高い240MPav'百

であると報告している，，'。この原因としては、真空中の電子ビーム溶接時にガ

ス成分の窒索がわずかに蒸発するが、同時に微量の不純物元索も蒸発したためと

考えられている 。末宗らは、 25Mn-13Cr鋼の成分を再検討し、カノレシウム添加に

よる介在物制御とイオウ量を低減すると低温靭性が改善されることを示した J2) 0 

坂本らは、 25Cr-13Ni-0.35N鋼の極低温特性にたいしてイオウとマンガンの影響を

調べ、ともに靭性を劣化させるとしている日、その後成分の畳適化を図った工

場試作材により JAERIBOXを実現できたと報告している'・〉。山本らは、 Cr-Ni系

とMn-Cr系のオーステナイト系ステンレス鋼にたいする各種元素の4K耐力に及ぼ

す影響を調べ、 22Mn-13Cr-7.5Ni-0.2N鏑と 18Cr-12Nト3.5Mo-0.2N鋼を提案している・ g30

この一連の開発研究により JAERIBOXを満たす鋼が各種提案されるに至った'"。

この成果は国際的にも注目を集め、日米関の国際共同研究(日米核融合協定に基

づく US-JapanWorkshop on Low Temperature Materials and Standards) へと発

展している。

1 . 2 . 3 Nb.Sn用精進材料の研究開発

JAERI BOXを開発目標に掲げた時点では，.，、大型の超伝導コイルケースを想

定した開発であったため、鋼は溶体化処理または加工熱処理による最適状態で使

用されるとの前提があった。しかし、大型 ・高磁界の超伝導マグネットの実現の
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ためには臨界磁界の高いNb，snを用いる必要があり、極低温構造材料の開発に新

たな問題が生じた。その理由は以下の通りである 。

Nb.Snは脆いため超伝導線に伸線加工ができない 。 この対策として、一般に次

のような工程が取られる 。Cu-Sn合金(ブロンズ)に多数のニオブ線を埋め込ん

で伸線を施し、直径がミクロンオーダーのニオブ線とする 。 これを、 650-750'C

の温度範囲で、 50-200hの熱処理を施し、スズをニオブ線表面へ拡散させ、反応

により Nb，Snフィラメントを生成する 。熱処理条件はNb.Sn超伝導導体の設計に依

存するが、この方法はブロンズ法と呼ばれる 。 ブロンズではなく銅中にニオプを

埋め込んだ後スズをメッキして拡散反応させる外部拡散法等いくつかの方法も提

案されているが、極低温構造材料にとり問題となるのは、このNb，Sn生成熱処理

を構造材料も一緒に受ける場合があることである 。代表的な極低温用鋼のオース

テナイト系ステンレス鋼にとっては、 700'Cでの熱処理はクロムを主体とする M"C.

炭化物を粒界に析出させて耐食性および靭性を劣化させる鋭敏化処理に相当す

る900 WHのLCTコイルの伊jで述べたように、熱処理中に脆い金属間化合物を析

出し、延性・靭性の劣化につながる場合もあるので、オーステナイト系の析出硬

化型耐熱鋼、ニッケノレ基合金等が極低温用に転用が検討されることがあった制問。

しかし、強度・籾性がすぐれている反面、加工性が低〈溶接が困難で価格が高い

ことなどのため、一般には受け入れられにくい状況であった。

Nb，Sn超伝導体が大型 7 グネットに使用され始めたのは最近であり"・ヘこのた

めの構造材料の研究開発例は少ないが、 JAERIBOX達成の研究に刺激されて一部

では研究が進められている。

米国では、 1984年にNb.Sn用シース材の開発目標を、 4K耐力700MPa，破嬢籾性値

(K，c) 100MPav'市、伸び10%と設定した・ 730 この観点から、 Summersらは、 Nb，Sn周

シース材としてA286、JBK-75と熱膨張率の小さいインコロイ 903，905，909を取り上

げて調査している。 A286は熱処理後に溶接部の耐力が低下する問題があり、その

原因をチタンの偏析に伴う r'相の無析出帯(PFZ)の形成にあるとした..，。その

改善のためには、溶接時にチタンを添加してチタン濃度を3%とすることを提案

している'旬、インコロイ 909は700'Cx 96hおよび730'Cx 48hの 2段時効にたいして

破壊籾性値(Kρが約40MPav'而と目標以下であり、 903とA286は溶接部の{申びが9%

とやや低いがほぼ目標を満足し、 905は溶接部の伸びと破域靭性値がやや低いと

している， .・3。

Massachusetts Institute of Technology (MIT)のHoenigらは、 Summersらの結果

をもとに開発目標を修正して、低熱膨張率で、 4Kの耐力 1000MPa，破壊靭性値(Kに)

100MPa.Jn1のシース材の開発を試み、その結果、インコロイ 905を改良した9XAの
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700.C x 100hと7WCx 50h時効材が、それぞれの4Kの耐力と K，eが1150MPa，94MPa.J百

と980MPa.ll0MPa.Jinであり目標値に近いことを示した 101)。この時の成分の考え

方は、誘導放射能の問題のあるコパルトを含まない低熱膨張率合金としてインコ

ロイ 905を基本とし、粒界酸化を抑制するためにクロムを4%添加している。クロ

ム添加量が多いと熱膨張率がCurie点の低下により増大する。強化は 7・相の析出

硬化を利用しているが、そのためアルミニウムとニオプの含有震を検討した結果、

7Jレミニウムを 1%添加によりTi/AIの比を低滅して η相に対して r'相の安定を

図り、ニオプを5%から 3%に減少して (AI+Ti)/Nbの比を大きくして r"相にた

いし r'相の安定を図ったとしている I(2)。

野原らは、パナジウムのクロム炭化物析出の抑制効果に注目してSUS316LNの改

良を試みている。 700.Cx 50hの熱処理に対して、パナジウムは窒化物を析出する

ことなく粒内にパナジウム炭化物を微細に分散析出するためにヲロム炭化物の粒

界析出を防止し、低温靭性の劣化が回避されるとしている hO330 彼らはさらに高

7 ンガン鋼の28Mn-7Cr-lNi鋼にたいしてもパナジウム添加の影響を調べ、同様な

~)J!裂を硲怨したと報告している 1 判、

平賀らは、 700.C付近で時効処理をする析出硬化型のFe-16Cr-Ni系超合金に注目

して開発を試みている。 r'相を析出させるためにチタンのみ2.4%を添加した場

合は、 η相が析出物が粒界に沿って析出し籾性を劣化させるが、マンガンとモリ

ブデ Yの添加により改善可能であるとしている 10 5) I (16)。さらに、冷問加工と時

効を組み合わせて強度 ・靭性ノぜランスの改善を試み、 24%未満のニッケノレ査では、

加工誘起 a'-::，)レテン サイトを誘起することと40%以上の冷間加工は x相の析出を

招くことから、高ニッケル鋼で20-40%の冷悶加工が有効としている 10 1)。 また、

30Ni-13Cr-2.4Tト1.2Mo鋼にたいして 7 ンガンを6-9%添加すると、 r相にマンガン

は鐙換元紫として入るため r相の極低温での強磁性化を抑制することと溶接時

の高温習lれ防止の効果があることを指摘し、ニッケ Jレとマンガンのバランスで価

子濃度(e/a)を7.7以上として r'相の安定化を図ると強度 ・籾性パランスの優

れた極低温鋼が得られると報告している"・ト 111l)。

柴田らは、 32Mn-7Cr鋼を用いて700.Cx 48hの熱処理後の4K耐力と 77Kシャルピー

吸収エネルギーを測定し、熱処理の影響を検討した 111)。時効による靭性劣化材

ではリンの粒界偏析を伴った粒界破壊を示すので、低温靭性改善にはリンの粒界

偏析を促進するシリコンを低減すべきとしている。結論として、シリコンを0.06

%まで低減することと析出物を制御するためのパナジウム添加および900.C程度

の低温溶体化を組み合わせること提案している。
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以上のような研究例がみられるが、その数は少なく、代表的オーステナイト系

ステンレス鋼を取り上げてNb，Sn生成熱処理(それに相当する時効処理)の極低

温下の機械的性質に及{ます影響を系統的に研究した例は見あたらなし、。たとえば、

粒界炭化物の低温靭性への影響、低温靭性の評価法、安定化元素の影響、耐力向

上のための窒素添加の影響、微量元素の影響等の基礎的な検討がなされていない。

しかし、核融合炉周マグネットにはNb，Snを用いる計画があり、原研ではその

ための実証ポロイダノレコイル(DPC: Demonstration Poloidal Coil)に、冷間加工お

よび700.Cx 200hの時効後、 4Kの耐力 1000MPa・伸び10%・破域靭性値 (K，c)150MPa 

.Jin以上の構造材料を採用する旨を発表した 112)。この構造材料に対する4Kの耐力

と破壊籾性値の要求値は図1.1にも示している。

1 . 3 研究の目的

超伝導 7 グネットを中心とする極低温分野は、実用化され始めて日の浅い技術

分野である。したがって、極低温構造材料も研究開発の歴史が浅く、多くの極低

温機器では転用された既存材料がそのまま用いられている。鋼に関していえば、

本来耐食性・耐熱性を目的とするオーステナイト系ステンレス鋼が極低温でも用

いられているのが現状である。しかし、極低温周鋼としては耐食性などは過剰l品

質とも考えられ、必ずしも最適な構造材料とはいえない面がある。さらに、前節

に述べたような長時間のNb，Sn生成熟処理に耐える極低温構造材料は、従来には

無い用い方であり、既存のオーステナイト系ステンレス鋼では、充分に対応でき

ない。原研が具体的に必要特性を700.Cx 200hの時効後、 4Kの耐力1000MPa・伸び

10%・破媛靭性値(Kρ150MPa.J百以上と発表した理由も '12)、具体的な候補材料

が実用的な既存材料の中に見いだせず、新材料の開発を促すためであった。

新材料の開発は、従来に無い機能を有する材料を追求するタイプと機能的には

新しくなくとも優れた経済性(生産コストの低減)を追求するタイプに大別され

る。通常は、機能を最優先にした開発が先行して、その後経済性が追求される。

Nb，Sn用の構造材料も、新機能を最優先させた考えでは、耐熱用銀合金をもと

にNb，Sn生成熟処理を T相の析出熱処理に相当させるか、またはNb，Sn生成熱処理

温度以上での析出熱処理を施す材料を開発するアイデアがある 。実際に超合金 を

基にNb，Sn周の構造材料開発を試みた例は、前節にて紹介した Wトl開削白川。しか し、

超合金の開発に成功したとしても、超合金はコストが高いだけでなく加工性 ・溶

接性が悪いと言う使用上の問題も存在する。これらの点を技術的に解決すること

は必ずしも容易ではない・"0
したがって、実用的な観点からは、可能ならば一般的に使用されているオース



テナイト系ステ ンレス鋼に近い材料が望ましいといえる 。 この方が経済性に優れ

るのみならず、これまでに蓄積された多くの設計データが利用可能となり実際に

採用されやすいと考えられる 。

本研究の目的は、以上のような背景のもとで、 Nb，Sn生成熟処理に相当する時

効がオーステナイト系Cr-Ni鋼の極低温での機械的性質に及ぼす影響を明らかに

しつつ、 Nb，Snマグネット用の新しいオーステナイト系ステンレス鋼を開発する
ことにある 。すなわち、機能と経済性をバランスさせ、両者を同時に狙った開発

を行うことにある 。具体的な開発目標としては、図1.1に示したDPCコイルの要求

値としている 。
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第 2章 極低温用実験装置の試作と実験方法の検討

2. 1 緒 = 
同

4Kでの機械的性質を測定するには、通常、高価な液体ヘリウムを使用し、長時

間を要する 。 その大半は準備、冷却、昇温、乾燥に費やされるため効率が低〈、試

験が高価になるという問題があった そのため、 4Kでの笑験数が限られているこ

とと各研究者がそれぞれ独自の手法を用いている 。 したがって、 4Kのデータが一

般に不足しているとともに標準的な測定方法が確立していないのが現状である 。

本研究の中心となる4Kでの引張試験と破埴靭性試験にたいしても、実期的で効率

的な測定方法および装置は完成されてはいなかった 。

引張試験装留については、 Keyらは複数板状試験片を扇状に配置し、その下端

を固定ピンに上端をチェーンで連結して、チェーンを引き上げると試験片が順次

引っ張られて連続試験が可能な装置を提案している 113)。 また、 Watsonらは板状

試験片を重ねた状態で、下端を共通ピンで悶定し上端のピン穴をレーストラック

状に順次長くして被試験材以外には荷重がかからないが、破断後はそのまま次の

試験片が連続的に試験が可能な装慣を開発している 11・}。 掘内と筆者らは、回転

円盤上に 12個の試験片を装着して、円盤の回転によりクライオスタット内で試験

片交換可能なターレットディスク型試験機を考案している 1I 5) 0 この方式では、

試験片形状が板状・棒状を問わず測定可能であるという特徴があった。

しかし、破嬢靭性試験にたいしては、こうした工夫がなく試験片毎の冷却昇温

乾燥の繰り返しが必要であり、データの蓄積そのものもできにくい状況であった。

このため、 4Kでの破主主靭性試験を効率よく実施できる銭験システムの検討を行い、

前述のターレットディスク型の試験機を応用した破域籾性試験装置を新たに設計

試作した。

このターレットディスク型の試験装置を利用して、 4Kでの引張試験と破犠籾性

試験の試験条件の影響を検討した。 4Kでの引張試験においては、セレーションと

呼ばれる多重降伏現象(鋸歯状応力一歪曲線)が観察される II 1) I 1 &)。この原因

についてはまだ異論があるが'" ト11・ヘマルテンサイト変態や双晶変形のない場

合でも観察されるため、塑性変形に伴う発熱の影響と一般に考えられている 120)

-12 z)。極低温においては比熱の減少と熱伝導率の低下のため塑性変形に伴う断

熱的発熱により変形部分の温度が局所的に急激に上昇する 123)12・}。 したがって、

引張試験においては、歪速度の影響が現れやすいと考えられるので、この面での
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検討を行った。

また、最近重要視されている破壊靭性値の測定に関する検討も行った。極低温

用鋼は一般に高靭性を有するために、小型試験片では有効な K，eを直接に測定で

きない 125)。小形試験片によるん試験結果からの換算による K，e(J)を、破域靭性

値比cとするのが現状である 12‘)127)0 K偲試験が単一試験片法であるのに対し、 J，e
試験は数個の試験片により J積分-R曲線 (J-A a線図)を作成してJ，eを求め

る 126)。このJ，e試験を4Kで適用すれば、多くの試料と多量の液体ヘリウムと長時

間を要し、試験が非現実的なものになる。このため、極低温用に適したと考えら

れる、単一試験片法の除荷コンプライアンス法をとりあげた。本方法は、本来フェ

ライト鋼の常温試験用に開発されたものである 12‘"2・"2・30 相変態、セレー γ ョ
ン、断熱的発熱等の常温でのフェライト鋼と異なった挙動を示す極低温でのオ ー

ステナイト鋼に適用するには、いくつかの点で研究が必要と考えられる。ここで

は極低温用鋼として代表的なオーステナイト系ステンレス鋼の8U8304と新しい高

マンガン非磁性鋼の22Mn・13Cr-5Ni-0.2N鋼を主に用いて、試験片準備の影響、すな

わちコンパクトテンション試験片の寸法、サイドグループ、予亀裂導入の温度と

荷量の影響を検討した。

本装置は2.5トン容量で円盤(ターレットディスク)上に 12本の試験片が装着でき

るものと 115)、10トン容量で 10本の試験片が装着できるものの 2種類がある 。引

張試験は、プノレロッドを引き上げると上部グリップが試験片を持ち上げて引っ張

ることにより行われる。試験終了後は上部グリップを元の位置に戻した後ターレッ

トディスクを一定角度回転させると自動的に試験片交換ができる。試験片を装着

したターレットディスクはクライオスタットの外から回転できるため、昇温乾燥

過程を省略して順次試験片交換を行い、引張試験を連続して実施できる。一回の

試験に必要な液体ヘリウムは2.5トンタイプで約15.e、10トンタイプで約40.eであ

る。一回の試験で12または 10本の試験が可能なため、高価な液体ヘリウムの節約

ができ、引張試験のデータが大幅に増加した。本装置により、最大36本/日の測

定も4Kで可能となった。図2.2に用いた試験片の形状を示す。試験片は板状試験片

と丸棒状試験片の両方を使用したが、主に丸棒状試験片を用いた。 10トン用の7

mmψ試験片では平行部に極低温周歪ゲージを 180度離して2枚接着して、 27クティ

プ ・2ダミ ーの4ゲージ法で歪の精密測定を実施した。写真2.1に引張試験片を円盤

2. 2 極低温下での引張試験

2 . 2 . 1 ターレット ディ スク型鼠験装置

4Kでの引張試験は図2.1に示すターレットディスク型の試験装置を用いた。

Grip 

Rotating 

Shaft 

Thrust 

Tube 

Pull Rod 

Holding 

Nut 
105 

Specimen 

Turret 

Disc 

(c) 

図2.2 丸棒引張!;t験片の形状と寸法。

図2.1 事|張絞験用ターレ ットディスク型試験装置の織成。
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写真2.1 ターレットディスク上に装着された引張試験片外観。

図2.3 SUS304、22Mn・13Cr石川鋼、A286の4Kでの、耐力、引張強さと破断伸びに

及lます歪速度の影響。

上に装着した様子をを示す。

2. 2. 2 引強試験方法

引張ま式験はモーター駆動方式のインス卜ロン試験機に前述のターレットディス

ク試験装置を組み込んで行った。 試験時の歪速度tは、変形発熱速度に比例す

るため試料温度に影響を与える"川 130)0 4Kでの材料特性を評価するには、少な

くとも引張特性が歪速度に影響しない範囲での歪速度でなければならない。図2

3に、 SUS304、22Mn-13Cr-5Ni-0.2N鏑と A286の液体ヘリウム中での耐力と引張強さと

全{申 ぴ(以下伸びと絡す〉の歪速度依存性を示す。試験片は7mm世の丸棒試験片

とした。図2.4に、 SUS304の0.2%耐力の測定のために拡大された応力一歪曲線の例

を示す。歪はストレインゲージにより計測されているが、 1.2%まで剥離すること

なく歪に追随できている 。

歪速度に対する耐力の依存性は材料により差がみられ、 SUS304ではわずかに歪

速度にたいして増加するがDobsonらの報告 ISI)と異なり歪速度の影響は小さい。

22Mn-13Cr-5Nト0.2N鋼では歪速度とともに耐力が減少する傾向がみられる。 A286は

このデータの範囲では明瞭でないが歪速度が1x IO-'s-'以上で培加するようであ

る。全体的にみると、 3鋼種に耐力の歪速度依存性に差があっても、その依存性

は強くないといえる 。

図2.4 SUS304の応力一歪幽線の変形初期の鉱大図。歪は賦験片に貼付けられた

ストレインゲージにより測定されている。
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引張強さは、 3鋼穫ともおおよそ lX1O-'s-'以下の歪速度ではほぼ一定の値とな

るが、 lX1O-'s-'を越える範囲では歪速度とともに減少する 。伸びは引張強さと

問機に歪速度がほぼ lX1O-'s-'以上になると減少する 。 ここでは示していないが、

絞りは伸びの減少に対応して増加する 。すなわち、歪速度が大きい場合には時間

当りの変形発熱量が大きいため、ネ ァキングを生じた場所では温度上昇が大きく

なり変形抵抗が低下してますますネ ッキングが進行する 。 このため、伸びとくに

均一伸びが減少し、引張強さも減少するが絞りは増加することになる 。

歪速度を変えた場合のSUS304の荷重 {申び線図を図2.5に示すが、変形挙動が歪

速度に影響されていることが知れる 。8XIO-'s-'の歪速度では、セレーションの

発生まで約10%の変形を要しているが、 4x 10-・s-，では約2%と減少している 。4
XIO-'s-'以上では、荷重 一伸び曲線の形状が変化して非常に不規則となりセレー

さない。以上から、本研究では、 lX1O-'s-'以下の、2-8x1O-'s-'の歪速度で測

定を行 った。

2.5トン試験機用の試験片は小形でスト レインゲー ジによる歪測定ができないた

め、 0.2%歪を荷重ークロスヘ ッド変位曲線から推定した 。平行部の0.2%の伸びに

相当するクロスヘッド変位を、 0.2%歪 と仮定して耐力を求めた。 この方法の精度

を確認するために、 SUS304，316の10トン周7mm世試験片を用いて、 illゲージにより

測定した歪から0.2%耐力を求めた場合とクロスヘッド変位から推定した場合の比

較データを図2.6に示す。 クロスヘ ッド変位から推定した値が高耐力域でわずかに

高めの傾向になっているが、その差は3%以下と小さく材料聞のばらつきと同等

ションが不明瞭になっている。

緒形らの報告では、歪速度が3x10-' s一'においてはセレーションに伴う数十度

の温度上昇の4Kへの復帰が遅くなり、 3xlO-'s-'ではもはや4Kに回復しない 130)。

したがって、概略ではあるが、 1x1O-'s-'以上の歪速度では、変形発熱速度が冷

却速度を越えるため飲料温度が4K以上になる可能性が高く、 4Kの引張試験には適

{申ぴ率測定については破断起点となることが多いケガキマークの使用を避けた

ので、破断伸び(以下{申びと呼ぶ)は試験片全長の変化を平行部長さで除した値

で表した。 この時の誤差は実験的に4%以下と確認されている 。

かそれ以下であり有意差は無いと 言えよう 。
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図2.5 SUS304の4Kにおける応カークロスヘッド変位幽線の歪速度依存性。

①②③④は、それぞれ公称歪速度が、8XW・，4x10‘，4X 10→ 

8x lO-'(C')の場合である。

図2.6 4Kでの0.2%耐力測定のための歪を、歪ゲージとクロスヘッ ド変位から

求めた場合の耐力の比破。 クロスヘッド変位の場合は鼠験片平行部の

みが塑性変形すると仮定している。
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2. 3 極低温下でのシャルビー鉱験

4Kのシャノレピー試験は大別すると 2種類の方法が提案されている。第一は試験

片を挿入したマイクロデュワーに液体ヘリウムを満たした状態のまま、デュワー

ごと衝撃を加える方法である・ 1)1 3 2) 0 第二は、試験片を断熱材で包み試験機にセッ

トした状態で、その筒状の包の中へ液体ヘリウムを強制l的に流し込み4Kに冷却し

ながら衝撃を与える方法である 13"0 本研究では、第二の方法を採用し、内面に

溝を付けた3mm厚さの発泡スチロールでJIS4号試験片を"・〉包み込み実験に供し

た。液体ヘリウム注入後の温度変化を、試験片中央部に挿入したAu-0.07Fe・クロ

メ Jレ熱電対により事前に測定し、注液後30-40秒で常温から4Kに冷却されること

を確認したが、 4Kをより確実にするために注液後60秒経過した後に打撃を加えた。

断熱材の発泡スチロールを用いたことによる吸収エネルギーの補正は無視できる

とのことから 133)、本研究でも補正は施していない。

2. 4 極低温下での破簸靭性民験

2. 4. 1 装置の鼠作と除荷コンブライアンス法の検討

2 . 4. 1 . 1 !量計と伎作

4KでのJ，e試験を効率的に行なうために、次の 3点を組み合わせる検討をした。

①単一試験片法を採用すること 。

②4K下での試験片交換を行なうこと。

③測定データの収集・解析に、コンピューターを利用すること。

J，e試験における単一試験片法として、除荷コンプライアンス法 120、超音波法

127)、AE法 121)、m位差法 127)およびキーカ ーブ法'"】が知られている。実用的

な面から、試験方法は簡単で信頼性を有するものが望ましい。前述の方法のうち、

計測系が最も単純なものは、荷重 (p)と荷重線変位 (v)の測定だけで充分な、除

荷コンプライアンス法とキーカープ法である。キーカーブ法は、亀裂寸法を破面

観察によって測定するため、効率という点で難点がある。これに対し、除荷 コン

プライアンスは、破面観察を直接的には必要としないことと米国NIST(前NBS)等

で実績があるため"・ 3、これを採用することとした。試験片は、図2.7に示すコン

パクトテンション試験片とした。

除荷コンプライアンス法の特長は、図2.8に示すようにv-p線図を測定中に部分

除荷を施し、除荷直線の傾き(コンプライアンスの逆数)から、亀裂寸法 aを求

める点にある。コンプライアンスと試験片幅Wで無次元化 した亀裂寸法(a/W)と

の聞には、次の関係がある'打、

図2.7 破接靭性試験用コンパウトテンシ ョン試験片 B=25mmまたは25.4mm、

a/W=O.6を標準とした。
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図2.8 4Kでの破撞靭性紋験における荷重一荷重線変位曲線(V-p線図)。

負荷途中に部分除荷を施したもの。Aはv-p幽線下の面積である。
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a/ W = 1.0002-4.0632 x + 11.242 X • -106.04 X ' 

+ 464.33 x・ 650.68 x ' 一一一一一一ー(1) 

ただし、 x = 1/ [ {BE(V/P)) 0 '+ lJ 

ここで、 aは亀裂の長さ、 Wは試験片の幅、 Bは試験片の厚さ、 Eはヤング率で引

張試験により求めた値を使用する、 (V/P)はコンプライアンスである。

コンプライアンスは、引張りによる試験片の回転の影響を受けるが、 Clarkeら

にしたがって補正をしている， ，・)0 (1)式を基本式として、除荷ごとに亀裂寸法を

測定することとした。

4Kでの試験片交換を可能としたターレットディスク型の引張試験装置を開発し

ているが、この方法を図2.9に示すように破壊靭性試験装置へ応用した。試験機の

容量は、 10トンとして、 25mm厚さの標準試験片を、円盤上に5個装着できる設計

とした。これは、装置寸法が過大とならないこととー冷却サイクノレで複数試験片

法によるJ氾試験も可能とすることを考慮したためである。試験片は支持具によっ

て垂直に装着されている 。写真2.2に、その様子を示す。各試験片には、上部にノ

プを有するクレヴィスをとりつけてある。この/プをグリップによって引き上げ

て、試験片に変位を与える 。試験片の交換は、円盤を一定の角度だけ回転するこ

とによって行なう 。

--~ 

写真2.2 ターレットディスヲ上に装着されたコンパクトテンション試験片外観。

占 Knob

除荷コンプライアンス法において、部分除荷ごとのコンプライアンスの測定と

(1)式による亀裂寸法の計算をリアルタイムに実施するために、計測と解析の両方

にコンビューターを利用した。図2.10に、計測系のプロック図を示す。測定すべ

き荷重(P)と荷重線変位(V)の信号は、 A-D変換器を経てコンビューターに取り込

まれる。試験片に負荷または除荷を指令する信号は、コンビューターからリレー

を経て試験機に伝えられる 。図2.11にコンビューター動作の流れ図を示す 。測定

開始とともに、負荷状態に入り、 (V，P)のデ ータ収集と荷量 一荷重線変位線図下

の面積(図2.8のAに相当する〕を台形則によって計算する 。部分除荷中は、 (V，

P)のデータを400組まで収集する。ついで再負荷中に最小二乗法によりコンプラ

イアンスを計算し、亀裂進展量 t以下ilaと略す)を求め、さらに J積分を面積

Aから求めて、 (ila，J)のプロットを行なう。部分除荷開始点まで荷重または

荷重線変位が復帰すると、再び(V，P)のデータ収集 ・面積計算を始めて、以下同

様の繰り返しとなる 。測定終γ後は、 J-il a線図の鈍化直線と R直線の交点か

らJ，eを計算する。

2.4.1.2 試運転結果

試作したJ"試験装置の性能を確認するために、 22Mn-13Cr-5Ni・0.2N鋼を用いて4

Kでの試運転を行なった。必要な液体ヘリウム量は、約40fであった。測定方法

は可能な限り ASTME813・81'.・3に従うこと を原員IJとした。クロスヘッド速度は 、
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表2.1 各研究機関での22Mn-13Cr-5Ni鋼の4Kでの強度と破猿靭性値の測定結果比較

NIST(NBS) UCB/LBL 

1248 1249 1253 

1259 1257 1247 

1662 1624 1664 

1667 1653 

」ー ーー一一一一一一一一

189 185 186 

195 191 190 

0.5- 1.0mm/  minを採用 したが、セ レーションまたはポップインが発生し始めると、

変形発熱の影響を小さ くするために "・〉、0.5mm/minとした。

測定されたん またはK応 (J)を定量的に調べるために、他研究機関の測定値と の

比較および通常の複数試験片法の測定結果との比較を行な った。4Kでの破嬢靭性

試験を依頼した先は、 NISTとカリフォノレニア大学ローレ ンス ・パークレー研究所

(LBL)であり、両機関とも除荷コンプライアンス法を採用している 。表2.1に、 三

者で別々にill.rJ定された耐力とK応 (J)の結果を示すが、非常に良好な一致が得られ

た'‘。)1 (1)。また、除荷コ ンプ ライアンス法と複数試験片法と比較したのが図2.12

である 。図中、白丸は複数試験片法の結果を、黒丸は除荷コ ンブライ アンス法の

図2.10 破埴靭性鼠験における言十車IJシステムのプロ ック図。
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図2.11 破捜敏性まま験の計測データ処理の流れ図。

図2.12 4Kでの除荷コンブライアンス法と複数続験片法の比般。

.は除荷コンブライアンス法のデータで、・はそれに回転補正を施した

もの、01孟複数斌験片法のデータである。
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図2.13 22Mn・13Cr-5Ni鋼の4Kでの J-D. a線図 (R曲線)に及ぼす疲労予亀裂導

入温度の影響。予亀裂導入時のD.K，は約30MPa.J市である。
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結果を示 している 。両者は良い一致を示している 。四角の記号は回転補正" ・》を

無視 した場合の除荷コ ンプライア ンス 法の結果である 。 この場合 はd.aを過小評

価して、傾 きの大きい R曲線を与える 。正確な J-d.a線図を得るには、回転補

正が必要であるが、回転補正が無くともんに及ぼす影響は小さいと考えられる 。

これは Reedらの報告 と一致している ，，‘3。 したがって、試作したターレットディ

スク型試験装鐙は、正しく作動 していると考えられた。

本研究ではこの試作した試験装置を用いて4Kでの破壊靭性試験を実施した。

2 . 4 . 2 K，e Iこ及lます試験片寸法、サイドグループ、疲労予亀裂の影響

fMli媛靭性試験片 の予亀裂は、疲労亀裂とするため導入に時間を要する 。4Kでの

測定に対 して常温での予亀裂導入は亀裂先端の塑性域が大きくなり、加工の影響

を受ける 可能性がある 。 また、 4Kでの導入は専用装置と時間を要するという実際

上の問題がある 。 このため22Mn-13Cr-5Nト0.2N鋼と SUS304を用いて、試験片の準備

方法が4KのK悶に及ぼす影響を検討 した。

4. 2. 1 22Mn-13Cr-5Ni-0.2N鋼を用いた実験

22Mn-13Cr-5Ni-O.2N鋼を用いてコンパ クトテンション試験片に予亀裂導入時の温

度と応力拡大係数幅 (d.K，)がK，eIこ及ぼす影響を調べた 。本実験鋼は4Kでも体

積膨張を伴 うα'7)レテンサイト変態を起こさないが、極低温にては εマノレテン

サイト変態を起こす材料である 。疲労予亀裂の破面上の 7 )レテンサイト量を、 4

Kでの破壊靭性試験後に X線にて定畳化したところ、 d.K， = 30MPa.J百の条件にて

は常混での疲労E直面はオーステナイト単稲であったが、 4Kでの疲労破面は25-30

%の εマノレテ ンサイトが認められている 。

表2.2に15個の試験片に対する予亀裂導入条件を示している 。予亀裂導入温度は

2 

22 

60 

図2.14 22Mn-13Cr-5Ni鎮の4KでのK，eに及ぼす蜜労予亀裂導入時の応力拡大係

数帽の影響
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Z式験片への予亀裂導入の条件

No Temperature K， R Frequency Crack Size 
l 298 K 20.4 MPa.Jffi 0.1 20 Hz 31.9 mm 

2 298 35.2 0.1 20 31.0 

3 298 33.5 0.1 20 31.5 

4 298 41.5 0.1 20 31.2 

5 298 45.9 0.1 20 32.7 

6 298 32.2 0.1 20 31.4 

7 77 K 30.1 MPa.Jffi 0.1 20 Hz 31.1 mm 

8 77 41.0 0.1 20 31.9 

9 77 56.3 0.1 10 31.6 。 77 56.6 0.1 10 31.1 

11 4 K 40.1 MPa.Jffi 0.1 10 Hz 30.7 mm 

12 4 30.6 0.1 10 30.6 

13 4 36.4 0.1 10 30.7 

14 4 59.3 0.1 5 31.9 

15 4 52.3 0.1 5 31.3 

表2.2



常温、 77K、4Kの 3点である 。4Kでの疲労亀裂は、専用の疲労試験機を試作して

実験を行った '‘z)。 応力比R(録小荷重/最大荷重)は、 0.1と一定のもとで、

f> K，は20から 59MPa.J百の範囲に変化させた 。ASTMでは"‘》、実質的なf>K，の制

限はヤング率 (E)による、f>K， ~五 E x 0.005 mmD.'である 。

E= 22，000 kg/ mm'とすると R=0.1の とき、f>K，孟 34.6MPa.JiTiの条件が実際的な

荷重制限となる 。したがって、本実験では一部を除いてこの条件を満足していない。

図2.13に、 4Kでの J-f> a線図の測定例を示す。 この図は、f>K，が各温度で約30

MPa、/市の場合である 。J，eは190:t10kJ/ m'のばらつきがあるが、 R曲線の傾きは

予亀裂導入温度に依らずほぼ一定の値 となり、温度の影響は見受けられない 。

f> K，が大き くなっても問機に予亀裂導入温度の影響は見られなかった 。図2.14に

Kωを各温度でのf>K，にたいしてプロットした結果を示す 。ここで、 K，eは次の変

換式から計算したものである 。

差の理由として、予亀裂導入時に亀裂先端から放出される転位は K，の遮閉効果

を示すが、その遮閣の大きさが脆性的な材料ではK，eと比較して無視できないが

靭性の高い材料では無視できるためと考えられた 。すなわち、靭性の高い 22Mn

13Cr-5Ni-0.2N鋼では、 4Kでの破墳籾性試験時に形成される応力場に比較して予亀

裂導入時の導入転位による応力場は小さいためと考えられた。

2 . 4 . 2 . 2 SUS304を用いた実験

α'マJレテンサイト変態を示すが靭性の高い SUS304を用いて、予亀裂導入条件と

試験片寸法、サイドグループ、除荷時の応力緩和の影響をあわせて調べた 。表2.3

に予亀裂導入条件を示す。 予亀裂導入温度は常温と77Kの 2点、f>K，はおから 38

MPa.JiTiである 。試験片厚さは 25、12.5mmの 2種類とし、一部の 25mm試験片には

予亀裂導入後に深さ 2mm、ノッチ半径0.5mmのサイドグループを加工した 。 サイ

ドグループ付き試験片では、コンプライアンス計算に ASTME813による有効板厚

B~{f を用いた !26 )。試験の部分除荷中における応力緩和の有無を調べるために、い

くつかの試験片は一定のクロスヘッド変位で 10分間保持して荷重と関口変位の出

力変化を監視した。

表2.3に測定された破犠靭性値を併せて示している。図2.15には、クロスヘッド

K悶，= E X J，e ー (2)

常混で予亀裂導入したデータは、ぱらつきがあるがK犯は平均が 194MPa.J百でf>K， 

に対する明瞭な依存性は無いようである 。77Kにて予亀裂導入した場合は、平均

が193MPa.Jinでほぼ一定値を示す。4Kにて予亀裂導入した場合は、平均が 195MPa

J百で、常温と問機ぱらつきが見られた 。ムK，が約 50から 60MPa.J百に地加するに

ともないK，eが増加する傾向がみられるが、明瞭でない 。 各温度で予亀裂導入

した K，eの平均値は、 193-195MPa.J百で一定の値を示している。多重回帰分析によ

り、 K，eにたいする予亀裂導入温度T とf>K，の影響を、 T とf>K，の一次式で近似

すると、:t9MPa.J百の標準偏差で

表2.3 SUS304試験片への予亀裂導入条件とその 4Kでの破壊靭性値

Specimen Fatigue Pr田 rackmgConditions ドrncturc

Descriptions Tougnness 

Type Number Temp. P..... P..../ PL K__ I1/W J臥 Kr 

[K] [kN] [MP.、/百] [kJ/ m'] [MP..J百j

0.5CT AI・ 295 4.9 0.70 34.2 0603 343・ 272' 

A2 295 5.4 0.77 37.7 0.605 453 314 

Plain A3 77 4.9 0.33 35.1 0.610 434 307 

A4 77 5.9 0.41 42.8 0.613 415 3∞ 
Avcrage 434 307 

ICT 81 羽5 11.8 0.42 29.3 0.605 386 298 

Side 日2・ 295 NA NA NA NA NA NA 

Grooved 83 77 13.7 017 29.5 0.571 397 2制

Average 392 291 

lCT 84 295 13.7 。崎 32.8 0598 392 却2

85 295 108 0.37 25.7 0.595 373 お5

Plain 86 鈎5 16.7 0.57 ~9.4 0.594 392 292 

日7・ 77 13.7 0.22 34.1 0.6侃

B8 77 11.8 日18 27.5 0.591 412 2羽

Average 392 2卯

Not回
a -skewed crack front deve!opmenl. 

b faiJure due to machine malfunction 

c -incomplete resislan田 curve

d -not used in 8verage 
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K，e = 191 + 0.08f> K， + 0.0003T -一一一 一一一 (3)

となる 。 ここで、f>K"Tの単位はそれぞれMPa.J五、Kである 。 (3)式によると、

温度の影響は非常に小さい。すなわち、予亀裂導入時の常温での塑性域または低

温での ε マノレテンサイト変態~K悶への影響は本実験範囲では無視できる。また、

(3)式からf>K，は増大するに従って K，eを増大させるが、10MPa.J百のf>K，増加で0.8

MPa.JinのK昭増加をもたらすのみで標準偏差の範囲を出ない。

本実験では ASTMのf>K，制限を満足した疲労予亀裂導入条件とそうでない場合

とで、 4Kにおける K，eの測定結果には有意差は見られなかった。 Toblerは4Kでへ

き開破援を示す 17Cr・3Nト13Mn-0.33N鋼では、予亀裂導入時の塑性変形の影響が顕

著であり、少なくとも 77Kでの予亀裂導入が望ましいと報告している 1‘"0 この

n
R
u
w
 

q
L
 



停止中の荷重測定例を示すが、応カの低下は見られなかった。関口変位も応力緩

和の影響は現れなかった。耐力が高くない600MPa程度のSUS304が、クリープのよ

うな時間に依存した変形を試験中は示さないことから、より高強度鋼では時間依

存形の変形は起こらないと考えられる 。 したがって、部分除荷中に変形または亀

裂の進展が無いと推定された 。 図2.16に、 J-s a線図の損rJ定例を示す 。 R曲線

P-v p-t 

の傾きは試験片聞のばらつきが見られるが、 J氾はほぼ同じ値を示している。図2

16-Dに比較のためにA、B、Cを重ねている 。板厚が減少するとわずかであるが

J，eは増加し、 R曲線の傾きは大きくなる傾向がみられた。この傾きはサイドグルー

プ付試験片では低下するが、 J，eそのものは影響を受けないようである 。試験片寸

法の影響については吉田らの報告よると、 12Cト 12Nト10Mn-5Mo鋼を用いた実験で

は100mm厚と 25mm厚の試験片では4Kでの K，eに差がないが、 12.5mm厚さでは 10%

高いKにを与える。しかし、 25Cr-15Ni-4Mn鏑では 12.5mmから 75mm厚さで全く K，eに

差はなかったとしている 1・"。本実験と吉田らのデータでは、厚吉 12.5mmは

ASTMの厚さ制限の式

4K  

図2.15 4Kでの破簸靭性賦験中のクロスヘッド停止中の荷重変化。図で時間軸は

右から左へ向かう。破線の右側では荷重一変位曲線となっているが、左

側では時間送りに変更されている。

lmin 
'-ー一ーーー一一一一ー一一一ー」

(4) 

を満足するが、試験片厚さとしては避けるべきと考えられた。サイドグループの

影響については、 AISI316LNを用いた実験で、 J，eを低下させるとの報告も有り 1 ~ !O) 

s，b孟 25J応/σv

，.‘にまだ統ーした見解が得られていない。このため、サイドグループの採用に

は今後の研究が必要である。

以上の結果から、本研究で対象としている高強度・高靭性材料の4Kでの破壊籾

性値を測定するには、 25mm(または1インチ)厚さのコンパクトテンション試験

片を用い、常温で疲労予亀裂を ASTME813に従って導入すると、板厚の影響、塑

性域の影響が無視できると考えられた。さらに除荷コンプライアンス法とターレツ

トディスク型試験装鐙を利用すると、極めて実用的であると言えよう。本研究で

は、 25mm厚試験片(サイドグループ無し)を標準として常温にて20-60Hzで、応

力比0.1、sK，孟 30MPa.JiTIで予亀裂を導入した。 J，e試験でのクロスヘッド速度

は0.5mmと一定とし、除荷開始時の待ち時間は考慮しなかった。

制

E
¥可
ぷ
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2 . 5 金属組織観察

供試鋼のミク口組織は、玉水で腐食あるいは 10%しゅう酸の電解腐食後、光学

顕微鏡により観察した。さらに詳細に組織を調査するためには0.2mm厚さて、3mm

2 0 1 

Crack ExtensIon， Ll 8， mm 

SUS304の4Kでの J-L¥， a線図 (R曲線)。

A) 12.5mm厚さ斌量生片、 B)25mm厚さ試験片、 C)サイドグループ付25mm厚

さ試験片、 0)A-Cの重ね合わせ

図2.16



世試料を、 5%過塩素酸 ー氷酢酸を用いてジェット式電解研磨により薄膜を作製

し、加速電圧200kVの透過型電子顕微鏡にて観察を行った 。

時効による析出物の寸法、形状、分布の観察は、薄膜とともに抽出レプリカを

用いて行った。 レプリカ膜は飽和ピクリン酸ーメタノーノレ液で腐食された試料表

面にカーボンを蒸着し、 10%アセチノレアセトンーメタノーノレ液で地鉄を溶解して

作製した。析出物の同定は、局所的には分析電子顕微鏡でEDXと制限視野回折を

利用して行った。また、銅のKa線を用いたX線回折から、抽出残査による析出

物の同定も行 った。

引張試験、シャルビー試験後の試験片の破面観察は、アセトンまたはメタノ ー

ルの超音波洗浄ののち走査型電子顕微鏡を用いて行った。 4Kでの破嬢靭性試験片

は、 E直面の変形を避けるために常温で疲労破壊させた後、超音波洗浄 ・金蒸着を

施して走査電顕観察に供した 。破面での α'マノレテンサイト量を推定するために、

永久磁石との引力を糠準獄料との大小比較方式の簡易透磁率計を利用して 0.01の

精度で比透磁率を測定した。

2 . 6 結 言

本研究での主な実験手法を述べた。その中で、極低温での機械的性質を測定す

るための実験方法の検討結果も説明した。引張試験では歪速度が試料温度上昇に

関係し、特性に影響することを示した。 この影響を避けるためには、歪速度を l

x 10-' s-'以下にする必要があることを明らかにした 。破壊靭性試験では、単一

試験片法の除術コンブライアンス法の検討を行い、その有用性を確認した。試験

効率の向上を計るため、コンピューターを組み込んだ極低温周のターレットディ

スク型破壊籾性試験装置を試作した。本装置により 1冷却サイクノレで 5回のJ，e試

験が、消費液体ヘリウムf置が40.eで実施することが可能となった。この装置を用

いて、試験片寸法、予亀裂導入温度等の4KでのK，e( J )に及ほ・す影響を調べた結

果、 25mm厚さのコンパクトテンション試験片を用いて予亀裂を極低温でなく常

混で導入しでもJ，e測定に問題ないことが判明した。
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第 3 章 低炭素オーステナイト系ステンレス鋼の極低温での

機械的性質に及ぼす粒界炭化物の影響

3. 1 緒言

18Cr-8Ni鋼に代表されるオーステナイト系ステンレス鋼は、極低温にて優れた

延性と靭性を有するため、超{云導マグネットの構造材料として広〈使用されてい

る。オーステナイト系ステンレス鏑は、溶体化状態で使用されるのが普通である。

しかし、 Nb，Sn導体を使用したマグネ ットにおいては、構造材料が導体とともに

Nb，Sn生成熟処理を受ける場合がある 。その理由はNb，Sn導体の製造方法にある。

Nb，Snは脆いため、超伝導々体またはマグネットの形を完成させるまでは加工性

良好なニオプフィラメントのままにしておき、形状完成後にニオプとスズの拡散

反応熱処理により Nb，Snフィラメントを生成する 。 この時、導体または 7 グネッ

トの構造材料はこの熱処理を一緒に受けることになる 。

この熱処理混度は700'C前後で、時間は50-200hであるが、オーステナイト系ス

テンレス鏑にとっては粒界を弱体化させる鋭敏化処理に相当する 。 したがって、

極低温での延性と籾性が著しく低下することが予想される 。 しかし、この点につ

いての報告例は多くない。 中嶋らは、 700'Cx 1∞hの時効を施したSUS304Lの4Kで
の延性は溶体化材と同等との結果を得ている 2・"。 また、 5%の予歪を与えたSUS

304とSUS304Lの650'Cx 2hの時効材のシヤノレピー吸収エネルギーを測定し、常温か

ら77Kの範囲での低下は非常に小さいとする報告もある，.・ 3。 一方、野原らは、

700'C x 50hの時効を施した SUS304NとSUS316LNの77K以下での伸びとシャノレピー吸

収エネルギーはともに著しく劣化すると報告している 103)。すなわち 、時効の影

響について必ずしも一致した結果が報告されていない。 しかも、 4Kでの破壊靭性

値まで含めた影響を研究した例はまだ報告されていない。

鋭敏化が問題になる溶接熱影響部、応力除去熱処理材では、鋭敏化を軽減する

ために低炭素鋼が使われることが多いことを考慮して 1・・3、本望書では、耐鋭敏化

特性に優れたオーステナイト系ステンレス鋼とされている、 SUS304LとSUS316Lを

とりあげて4Kを中心とした極低温での機械的性質に及ぼす時効(ここでは Nb，Sn

生成熱処理相当熱処理を意味する)の影響を調べたものである。
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2 実殿方法

3. 2. 1 鼠験材

試験材のSUS304LとSUS316Lの化学成分を表3.1に示す 。両鋼とも 30mm厚さの市

販の熱延板を用いた。 日本工業規格(JIS)では、 SUS304LとSUS316Lの炭素量を0.03

%以下と規定しているが 1$0)、両銅ともこれを満たしている 。試験材は、入手時

に1050"Cx 1hの溶体化済みであったが、念のため 1050"Cx 2hの加熱後水冷の溶体化

処理を施した。両鋼の溶体化材を二分割して、一部は700"Cx 75hのNb，Sn生成熱処

理を模綴した時効処理を施した。実験には時効材と、比較用の溶体化材を用いた。

3 . 2 . 2 実験方法

引張試験片は、図2.2に示 した平滑および切欠付きの小形丸棒試験片を板厚1/4

の位置より、 圧延方向直角に切り出した。常温、 77Kと4Kにて、インストロン試

験機に装着した容量2.5トンのターレ ッ トディスク形試験装置を用いて 115)、歪速

度8X10-‘s-，にて引張り試験を行った。

シャノレピー衝撃試験片は4号試験片 (2mmVノッチ)を"・J、引張り試験片と同

様に採取した。 273Kと77Kは50kg-m容量の試験機を用い、 4Kでは30kg-mの試験機

を周いた。4Kでの シャルピー試験は、緒形らの方法に従い3mm厚の発泡スチロー

ルで試験片を筒状に包み、その筒の中へ寒剤の液体ヘリウムを流した状態で破断

する方法を採用した 13')。

破壊靭性試験片は、 25mm厚さのコンバクトテンション (CT)試験片を板厚中心

部より、荷重方向を圧延方向と雲監直に、亀裂進展方向を圧延方向 (T-L)に採取し

た。試験温度は4Kと77Kである 。試験片への予亀裂導入条件、測定条件は第 2章

2節で述べた通りである 。

試験材を4Kにて約5h冷却後、 10%穆酸で電解腐食しミクロ組織を光学顕微鏡に

て観察した。また4Kに冷却後の試料から作製した薄膜を用いて、透過形電子顕微

鏡にて結晶粒界都を中心に観察を行った。一方、引張り試験、シャルビ ー試験お

よびJ，c試験後の試験片破面は走査形電子顕微鏡にて観察した 。

3 . 3 実敏結果

3. 3. 1 組織

溶体化材と時効材の ミク口組織を写真3.1に示す 。結晶粒度は、両鏑とも約6で

あるがやや混粒であった。 時効材は溶体化材に比較して、粒界が腐食されやす

くやや丸みを帯び、鋭敏化の影響がうかがわれた。写真3.2に透過型電子顕微鏡に

よる観察例を示す。 両鋼とも溶体化材では、粒内、粒界とも析出物は観察され

なかった 。時効材では、粒界に沿 って断続的に分布 した、薄片状の析出物が認め

られた。粒界析出物は、制限視野電子線回折によ り、両鋼ともCrを主成分とする

炭化物(M"C‘)と同定された。M"C‘以外の析出物は、認められなか った。 また、

溶体化材と時効材の両者とも、部分的には写真3.3に示すように α'マルテ ンサイ

ト変態を生じている 。写真3.3は溶体化材の例である 。変態組織の定量化はできて

いないが電子顕微鏡内で1-2例が観察される程度である 。

3 . 3 . 2 事|張特性

4Kにて測定された平滑材の応力 一変位曲線を図3.1に示す 。 極低温特有の断熱

発熱によるセレーションが認められる 。両鋼とも時効により数%程度の破断伸び

の低下がみられるが、十分な延性を保ち、劣化の程度はわずかである 。

SUS304Lは、溶体化材と時効材とも3段階の加工硬化率変化を示すS字形の応力

Solutioned 

.か二、:>_¥， 

e 。
、《注工 二J(J!Jド/i

写真3.1 SUS304L、316Lの溶体化材と袴効材のミヲ口組織。

表3.1 賦験材の化学成分 (mass% ) 

C Si Mn P S Ni Cr Mo N 

0.014 0.46 0.84 0.029 0.007 9.52 18.78 --- 0.055 

0.020 0.77 1.04 0.027 0.002 12.01 17.33 2.07 0.034 

」
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写真3，2 SUS304L、316Lの溶体化材と時効材の透過電子顕微鏡写真。

a ) 304L溶体化材、 b)304L時効材、 c)316L溶体化材、 d) 316L時効材

図3，1 SUS304L、316Lの溶体化材と時効材の4Kでの引張紙験の応力 変位曲線。

変位曲線を呈し加工誘起マノレテンサイトの影響が見られ、 SUS316Lと比較して、

高い平均加工硬化率と高い引張り強さを有している。 8US316Lは、明瞭なS字形

の応力 変位曲線を示さないがSUS304Lより高い耐力と大きい破断伸びを有している。

4Kでの破面形態は、両鋼とも、溶体化材は粒内ディンプノレであるが、時効材では

粒内ディンプノレと粒界害IJれの混合ノマターンであった。写真3AにはSU8304Lの4K引

張破面を示すが、粒内延性破綾を示すディンプノレ以外に粒界上にも微小なディン

プノレがみられ、粒界延性破壊が混在していることが知られる。

図3，2に耐力と引張り強さの温度依存性を示す。 SUS304Lの耐力は常温にて、時

効により低下するが77Kと4Kでは低下がみられな L、。 SUS316Lの耐力は、時効によ

る低下が各温度で認められ、 4Kでは、 499MPaから479MPaへと 20MPaた、け低くなっ

ている。引張り強さは、溶体化材と時効材の差に系統的な傾向が見られず、時効

による変化は明瞭ではない。図3，3に破断伸びと絞りの混度依存性を示す。両鋼と

も時効材は、溶体化材に比較して、{申びは小さくなり、 4KでのSUS304Lと8U8316

Lの伸びは、時効により、 41%から 32%、54%から49%へとそれぞれ減少している。

絞りも、時効による低下が認められる。その程度は、 SU8316LよりもSUS304Lの

ほうが大きく、 SUS304L時効材は溶体化材に比べて、 77Kと4Kで約30%、35%の減

少を示した。
写真3，3 4Kへの冷却により生じた溶体化材のα'マルテンサイト。
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。。 100 200 300 

TemperolUre， K 

図3.3 SUS304L、316Lの溶体化材と時効材の伸びと絞りの温度依存性。
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切欠引張り試験の結果を、切欠強度比(切欠材引張り強さ /平滑材引張り強さ )

として、図3.4に示す。溶体化材は、両銅とも、温度によらずほぽ一定(約1.3)の切

欠強度比を示すが、時効材は、温度の低下とともに切欠強度比は緩やかに減少す

る。時効材の4Kでの切欠強度比は溶体化材の1.3から、 8U8304Lは0.68と半減するが、

8U8316Lは1.01となっている 。8U8316Lの時効材は、4Kでも切欠強度比はl以上と高

い耐切欠感受性を示している。

3. 3. 3 シャルビー特性

図3.5に、シャノレピー吸収エネルギーの温度依存性を示す。両鋼の時効材とも延

性一脆性遷移は示さないが、溶体化材と比較すると大幅に吸収エネノレギーが低下

している 。とくに、8U8316Lの低下量が200J以上と大きくなっている 。 しかし、

吸収エネルギーの絶対値は、 8U8316Lの方が8U8304Lより大きい。両鋼に共通する

が、溶体化材も時効材も 、温度の低下にともない吸収エネルギーは、緩やかに減

少する 。そして、 77Kと4Kの吸収エネルギーの差は小さい。8U8304Lは、時効によ

り4Kの吸収エネルギ ーが160Jから65Jへと低下する。8U8316Lの溶体化材は、 4Kの

シャノレピー試験では破断するにいたらず、 300J以上の吸収エネルギーを有するが、

時効材は93Jと1/3以下に減少する 。 しかし、この吸収エネルギーの値自体は、通

常の8U8304の溶体化材と同程度である ")。 溶体化材の破面は、全温度でディン

プJレを呈したが、時効材は77Kと4Kで粒界破面が混在していた。

sorned Aged 

304l・D

Z-ocω
』
知
的

自の
C
ω
ト

-
z
-。己
ω』
炉
的

ミミた £ミミミミー
羽
一

ω一〉

Temperolure， K 
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破壊靭性値

4Kでの荷重一変位曲線は、引張り試験と同様な断続的な荷重降下を示した 。

得られた J-/:; a線図の例を図3.6に示す。SUS304Lは、時効により、 J，eが397kNj

m( K，e = 286MPa.JITi)から 103kN/m(149MPa.J百)へと大きく減少している 。SUS316L

の溶体化材は、図3.6から知れるように、鈍化直線から R曲線への移行が、 J<600

kNjm(360MPa.J百)では、認められないほどの高いJ，eを有する 。 しかし、時効材

のJ，eは104kN/m(150MPa.J百)と SUS304Lの時効材と間程度まで減少する 。

77KのK，eのデータは図には示されていないが、以下の様であった 。304Lは時効

により K，eが溶体化材の284MPa.J高から 208MPa.J百へと減少した 。SUS316Lの浴体化

材は、 R曲線への移行がみられずK，eが430MPa.JITi以上と考えられたが、時効によ

り303MPa.J百へと低下した 。

時効による K犯の低下量は、 77Kより 4Kのほうが大きくなっている 。 溶体化材

の破面は、すべて粒内ディンプノレであったが、時効材は全面にわたり、写真3.5に

示すような粒界都jれを呈した。 SUS304Lでは粒界上での微少なディンプルが明瞭

に観察される 。SUS316Lでは、高倍率の観察で同様なディンプノレが確認された。

3 . 3 . 4 
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写真3.5 SUS304L、316L時効材の4Kでの破蟻靭性試験片の破面。

3. 4 考察

3. 4. 1 時効による組織変化

写真3.2に示したように、時効中には炭化物が粒界に析出する 。 この炭化物は、

鋭敏化で生じるものと同じCrを主体とする M"C‘である 。 これ以外の析出物は電

顕観察、 X線回折でも検出されなかった。 したがって、低炭素含有鋼であるが、

M"C‘が析出した粒界近傍においてクロム濃度が低下したクロム欠乏層が生じて

いると考えられる 。ButJerらは、 675'Cx 72hの時効を施したAISI304の粒界付近のク

ロム濃度を0.05μmの分解能を有するEDXで測定し、クロム濃度が18%以下の領域

の幅は約0.2μmで、最低クロム濃度は 10%であると報告している 1Slh また、新

井らは炭化物が母相と局所平衡を保ち、拡散律速により成長すると仮定したモデ

ルに基づき、粒界でのクロム浪度を計算している I52)0 彼らによると、 17.7Cr-9.4

Ni-0.03C鋼の700'Cx 75hの時効では、粒界クロム濃度は約8%であり、 10000h以上経

過後にマトリ ックスと同レベ ノレになる 。 また、 M"C‘の析出が進むと固溶炭素量

が減少するが、 700'Cでは75h後には約0.014%となる 。計算結果が析出量の経時変

化のデータを定量的に説明できることから、炭化物析出による固溶炭素量は減少

するが炭素の拡散が速いため粒界粒内を問わず炭素の活霊は均ーになり、クロム

の拡散が析出の律速と考えてよいとしている 。 したがって、 700'Cx 75hの時効で

はHiJJertも指摘しているように ，S3}炭素活量差が炭素拡散の駆動力となる局所平
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衡の状態にあると考えられる 。

本実験の時効材のクロム濃度分布をビーム径1μmの電子ビームマイクロアナラ

イザーで測定したが、粒界近くでの濃度変化は検出できなかった。また、オー ジェ

分光により破商分析を試みたところ、装置内の最低温度170Kでは粒界破面が得ら

れなかったことおよび4K破面は汚染が避けられないために信頼できるデータが得

られなかったが、前述の報告を考慮すると 151)、本実験で生じたクロム欠乏層の

幅は lμm以下と推察されよう 。

時効中の炭化物析出により 7 トリ ックス中の間溶炭素が減少するとともに、粒

界近傍ではクロム濃度が低いため、 クロム欠乏層で 7)レテ ンサイト変態開始温度

(M.点)が上昇し、極低温では α。7 )レテンサイトが生じやすくなると考えられる。

Butlerらは 151)、一150'Cにてこの欠乏層に α '7)レテンサイトを認めている 。 しか

し、測定した組成から計算されるM.点以下に冷却しでも変態を生じる確率は低

いため、クロム欠乏届は変態にとり必要条件であるが充分条件でないとしている。

本実験では、粒界に沿う微小な α'マルテンサイトは観察されなかった 。 しかし、

写真3.3に示したようなラス状 7)レテンサイトが部分的に生じている様にオーステ

ナイトが不安定であり、マトリックスに比較して粒界がさらに不安定なため、加

工が加わると粒界から優先的に α'マノレテンサイト変態を生じると考えられる 。

3. 4. 2 時効によ る4Kでの機械的性質の変化

3. 4. 2. 1 引張 特性

SUS316Lの4K耐力は、時効により約20MPaの減少を生じたが、炭化物析出によ

る図溶炭素量の低下が主要原因と予想された。抽出残査の化学分析から、析出物

中の炭素と窒素の貨を測定した結果を表3.2に示した。室索量は0.5ppm以下であり、

室化物はほとんど析出していない 。従って、析出物を炭化物の M"C.と考えた場

合の、組成も合わせて示している 。表3.2の炭化物中の炭素f置は 7 トリックス中の

固溶炭素の減少量に対応する 。SUS316Lの固溶炭素畳は0.011%の減少を示してい

る。高橋らの報告によれば ・"、 20MPaの耐カ低下は、約0.008%の固溶炭素の減少

に対応するが、実損1)値はこれに近い。 したがって、固溶強化に寄与する炭索量の

表3.2 時効による炭化物中の炭素量と窒化物中の窒素量 (mass% ) 

Carbide C in Carbide I N in Nitride 

(Cr"Fe.)C. 

(Cr"Fe. Mo. )C. 
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0.006 % 

0.011 

<0.005 % 

<0.005 



最適指数を見いだすことはできなかった。 Reedらは侵入型原子による固溶硬化の

原因を、濃度依存性をもとにした推定はできなかったが、温度の低下とともに急

激な硬化を示すことを寸法効果・岡IJ性率効果に基づく固溶硬化理論では説明しに

くいため、転位芯と溶質原子との短範囲の相互作用を考慮すべきことを示唆して

いる。現状ではこの炭素と窒素の国溶硬化の理論的説明が不十分であるが、炭素

量の低いSUS304Lの4Kでの耐力が高濃度側からの外援よりも低いという事実は、

マルテンサイト変態の影響が溶体化材と同様に時効材でも生じていたと考えてよ

いであろう 。 このために、時効による耐力低下と重なり合い各々の影響が検知で

きなかったと考えられる。

引張強さにたいしては、時効の影響は両鋼とも明確には現れていない。郷内ら

によると、準安定オーステナイト鋼の変形応力のレベルは変形とともに誘起され

た全 α'マルテンサイト量に強く依存する 151)15&)。一方、時効が、粒界に沿うク

ロム欠乏層のような局所的な場合を除くと、変態挙動に大きな影響を及ぼすこと

は考えにくいことと、図3.1に見られるように伸びへの影響も大きくないことから、

破断までの加工硬化、すなわち、引張強さに及ぼす影響は小さいと考えられる。

SUS304LとSUS316Lを比較すると、時効による破断{申びや絞りの劣化はSUS316L

のほうが小さい。堀内らの報告で明らかにされているように、 4Kでの変形中に生

じる α'マルテンサイトはともにラス状で景はSUS304より SUS316が少ない 157)L 5 a)。

すなわち、オーステナイト安定化元素のニッケノレが約2%多いSUS316Lは、同一加

工度ではSUS3ωLと比較して α'マノレテンサイトが少なく延性に富んだオーステナ

イトが多く残留している。同じことが、時効したSUS304LやSUS316Lにも成り立っ

と考えられ、 SUS316Lのほうが延性が高いと言えよう。オーステナイトの安定性

の影響については、第 5~ で改めて論じることとする。ニッケノレは積層欠陥エネ

Jレギーを増加させるため、 SUS316LはSUS304Lに比較して転位の交差とりが起こり

やすく、歪の集中を緩和しやすいものと恩われる。これらの効果により、 SUS316

Lは時効による延性の劣化がSUS304Lより小さいと推定される。

図3.4に示したように、溶体化材の切欠強度比は温度依存性がほとんどないが、

SUS304Lの切欠材の低温の切欠強度比がSUS316Lより大きく劣化する。この理由は、

延性における両鋼の差と同様と考えられる。

3. 4. 2. 2 靭性

シャルビー吸収エネルギーに及ぼす時効の影響は、 4Kの切欠強度比と似た結果

が得られているが、常温の切欠強度比は変化がないのに対してシャルピー吸収エ

ネルギーは明瞭な劣化を示す。また、シヤルビー試験の方が時効の影響が顕著で

ある。両試験は歪速度が大きく異なるとともに測定量が異なっているため、直接

減少が原因と考えてよさそうである 。さらに、回溶炭素の減少はM.点の上昇を

引き起こすが、加工誘起 α'<1レテンサイト変態が転位のとりに優先すると耐力

の減少が起きることが報告されているので"・にこの加工誘起 α'<1レテンサイト

の影響も加わっている筈である 。一方、 SUS304Lの4K耐力に及ぼす時効の影響は、

SUS316Lほど明瞭ではなかった 。高橋らがSUS304系と SUS316系の4Kでの耐力を固

溶炭素と窒紫量に直線的にプロットしたデータによると、炭素と窒素量が 0.1% 

以下になると耐力の大きな低下がSUS304系のみに見られる。彼らはこの原因はマ

ルテンサイト変態と考えられると述べるにと留まり、その内容については詳細な

考察を行っていない。図3.7には彼らのデータを、摩擦硬化理論に従い 155)耐力を

炭素と窒紫の濃度の 1/2乗で整理したものを示した。 SUS304系では低濃度側で耐

力の低下がやはり観察される 。4Kでの耐力の炭素と窒素量依存性を調べたReedら

も、炭素と窒紫含有量が0.15%以下では高橋らと同様な耐力の低下を観測し、誘

起マノレテンサイトの影響であろうとしている 156)。また彼らは、炭素と皇室素量が

0.15%以上の50以上のデータをもとに、 4Kでの耐力を両者の濃度のべき乗の和で

表現を試みたが、その指数が1/3-1の範囲ではいずれも数%の誤差であったため、

0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 

E平石'!五
図3.7 SUS304、316の溶体化材の4Kでの耐力に及Iます固溶炭素と窒素量の影響 4け。

(炭素+窒素)量の1/2乗で整理したものである。
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写真3.6 SUS304L時効材の4Kでのシャルビー破面。矢印位置は機械加工ノッ チ部

で亀裂は矢印方向に進展している。

的な比較は困難である 。切欠強度では破断直前の、すなわち、急速亀裂伝播前の

最大荷重を測定するが、シャ Jレピー吸収エネルギーは亀裂の発生と伝播に必要な

エネルギーの和を測定する 。時効による亀裂発生のエネルギー低下よりも亀裂伝

播のエネルギー低下のほうが大きいと考えるとシャルビー吸収エネルギーと切欠

強度の差を定性的に説明できる 。写真3.6に、 4KでのSUS3041時効材のシャノレピー

破面を示す。写真上部の機械加工による切欠底から 200μm程度の領援ではディン

プノレを示し、その先から引張破面と同様な粒界破面が混在し始めている。これは、

亀裂発生時にはかなりの塑性変形を伴うが、それ以後の伝播時は塑性変形量が少

ないことを示している 。すなわち、亀裂発生エネルギーへの時効の影響が、伝播

に比較して小さいことを示している。したがって、亀裂伝播特性を含まない切欠

強度比への時効による影響が、シャノレピー吸収エネノレギーより小さいと言える。

また、 SUS3161はSUS3041に比較して、時効によるシャ Jレピー吸収エネノレギーの劣

化が大きい。吉田らの4Kでの計装化:ンャノレピーの結果では、 SUS316は荷重 時間

線図の降伏街宣点以後の加工硬化域が長いため吸収エネルギーが高いとされてい

る"・ 3。降伏荷重点は亀裂の進展開始点に相当すると考えられるが、この点につ

いては小林らが計装化シャルピーで亀裂発生点を検出し、降伏荷重点から亀裂進

展が開始していることを報告している 1‘D)。したがって、 SUS3161の溶体化材は
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吉田らの結果から、亀裂伝搭抵抗が非常に高いため吸収エネルギーが高いと考え

られる 。一方、時効材は析出物の存在する粒界に沿って亀裂が伝播しやすいため、

伝播抵抗が低下し吸収エネ ルギーが減少したものと考えられる 。 これは、破犠籾

性試験の結果の示すところと一致している 。

一方、 J，e試験は切欠の存在する場合に、静的な三車由応力のもとで亀裂の伝播を

測定する 。 このためJ，eとシャノレピー吸収エネ ノレギーに及ぼす時効の影響は異なる

と考えられる 。SUS3161時効材の77Kと4Kの吸収エネ ルギーは、それぞれ98.93Jで

あり差は小さい。 しかし、対応する K.は、それぞれ303MPa.J布、 150MPa.J日と大

差を示し、良好な相関は認められなかった。 J悶試験片の亀裂先端では、シャ ノレ

ピー試験片より応力の三軸度が高く塑性変形が拘束される 。 したがって、塑性変

形による応力緩和が働きにくく、前述のSUS3041とSUS3161の延性の差は効果を示

さず両鋼とも分離形破断を生じやすくなる。このため、時効材では、写真3.2に示

したようなポイト発生の核となる析出物が分布した粒界に沿ったポイドの成長と

合体が優先し、写真3.5に示した様な粒界破墳を示し、破壊靭性値が低下すると考

えられる。第 5章で示すが、オーステナイトの安定度が低いと 4Kでの破壊靭性値

が低下するので、粒界に沿ったオーステナイトの不安定なクロム欠乏庖の存在も、

粒界破壊を示す本実験材の破鐘靭性値劣化の一因になっている可能性がある 。

時効の影響が現れやすい亀裂伝播特性は、応力の三軸度が高くなるほどその影

響が顕著に現れると考えられる。したがって、時効による極低温特性の変化を破

壊靭性値ではなく、{申びやシャノレピー吸収エネルギーで評価しているこれまでの

報告は L03)川竹 l川〉、時効の影響について考え方に差があったが、評価特性に着

目してみると必ずしも本実験結果とは矛盾していない。極低温での破犠靭性値に

及ぼす時効の影響は、引張特性や衝撃特性よりも大きく、破域靭性値の劣化が実

験的に明瞭に検出される。したがって、破壊靭性値まで含めた研究により、持労J

の影響がより明らかになるものと考えられる。

3 . 5 結 言

低炭素のSUS3041とSUS3161をとりあげて、 Nb，Sn生成熱処理を模擬した700"Cx 

75hの時効処理による析出挙動と極低温での機械的性質を調べ、これらの結果に

基づいて、時効と極低温特性に関して次の結論を得た。

1) 両鋼とも低炭素含有鋼であるが、時効により Crを主体とする炭化物 M"C，が

粒界に断続的に析出した。極低温での機械的特性に悪影響のある粒界炭化物

M"C，の析出は、単に炭素盤を低減するだけでは抑制jできない。

2) 4Kでの機械的特性は、時効により劣化する 。常温より極低湿の方が劣化が顕

- 41ー



著になっている 。また、劣化の程度は、特性値により差が見られる。 8U8304L

と8U8316Lを比較すると、時効後の特性は8U8316Lの方が良好であり、ニッケノレ

霊の多寡の影響が大きいと考えられた。

3) 4Kでの各特性の劣化にについて見ると、以下の通りである。両鋼とも耐力、

引張強さ への時効の影響は大 きくなく、{申ぴも数%の低下を示すのみである 。

絞りは、 8U8304Lは半減するが8U8316Lは数%の低下にとどまる。切欠強度比は

8U8304Lは1.3から0.7と劣化するが8U8316Lは1.2から1.0の低下になっている 。シ ャ

ノレピ ー吸収エ ネルギーは両鋼とも半減するが、 8U8316Lは 8U8304Lより良好で

100J近い伎を示す。破嬢籾性値は、両鋼の差がほとんど無くなり K，eは150MPa

J市程度と大幅な低下を示す。

すなわち、時効による特性劣化は塑性変形拘束の強いほど大きくなる。引張

特性では劣化は目だたぬが、破犠靭性値は顕著な劣化を示した。

4) 時効材の4Kでの破媛籾性破面は、粒界延性破面である 。 したがって、破嬢靭

性値には粒界における析出炭化物の微小ポイド発生作用とその近傍での局所的

変形状態が強く関係していると考えられる 。
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第 4章 時効したオーステナイト系ステンレス鋼の極低温での

機械的性質に及ぼすこオブおよびチタンの影響

4. 1 緒言

極低温構造材料として、 8U8304L、8U8316Lに代表されるオーステナイト系ステ

ンレス鏑が、最も一般的に使用されている。これは溶体化状態で極低温にて優れ

た延性と靭性を有するためであり、超伝導マ グネットにとっ ても代表的な構造材

料となっている 。 しかし、 Nb，8nを使用するマ グネットに おいては、構造材料が

導体とともに Nb，8n生成熱処理を受ける場合がある 。 その理由については、第 3

章の緒言に述べた通りである。この熱処理は700'C前後で50-200hの加熱のため、

炭化物が粒界析出して、 4Kでの延性と籾性が低下すると考えられている 。 しか

し、この点に関しては研究例が少なく、必ずしも一致した見解が得られてはいな

い 103)1・‘"・7)161)1‘2弘 前章では、炭化物の析出が生じにくい低炭素型の8U8304

Lと8U8316Lについて調べた。そこでは、両鋼とも700'Cx 75hの時効後の4Kでの機

械的性質は、時効による炭化物の粒界析出に伴う低温での劣化が見られることと、

劣化の程度は特性により差があり、平滑引張特性はその程度がわずかであり、切

欠引張、シヤ Jレピー試験、破墳靭性試験の順に、時効による劣化が顕著であるこ

とを明らかにした。

炭化物析出を抑制した別のタイプの鋼が、安定化型の8U8321と8U8347であるが、

これらの鋼穏についての時効の影響を極低温で調べた研究報告例としては、 8U8

321に5%の予歪を加えたのち650'Cx 2hの時効をすると、 77Kでのシャルピー吸収

エネルギーの低下はほとんど無いとの報告と 1‘7)，‘ 2】、8U8347の溶接部に750'Cx 

2hの時効を施すと 77Kでのシャノレピー吸収エネルギーは顕著な低下を示すとの報

告があり 151)、安定化元紫の効果について一致していない。また従来は、液体空

気・液化天然、ガス貯蔵容器を考慮した研究であったため、 77K以下の検討はなされ

ていない。したがっ て、 Nb，8n生成熟処理のような長時間時効後 の影響を4Kにお

いて調べた研究は見あたらない。また、時効の影響が顕著になる極低温での破域

靭性試験による研究例も見あたらない。

そこで本章は、前章に続き耐時効特性に優れると予想、されるオーステナイト系

ステンレス鋼として、安定化元素のチタンとニオプをそれぞれ含有する 8U8321と

8U8347を取り上げ、 4Kを中心とした極低温での破嬢籾性値安含む機械的性質に及
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ぼすNb，8n生成熟処理の影響を調べ、ニオプとチタンの安定化の効果を明らかに

したものである。

たしている 。

$labdiza!lon 

この鋼板を図4.1に示す溶体化処理、安定化処理、時効処理を組み合わせて、次

の 4種類の熱処理材を準備した。

①溶体化材

②溶体化後時効材(直後時効材と呼ぶ)

③溶体化後安定化材(安定化材と呼ぶ)

④溶体化及び安定化後時効材(安定化後時効材と呼ぶ)

ここで、溶体化処理は 1.000.Cx 2hの加熱後、水冷の処理である。溶体化温度はチ

タン、ニオプによる炭素の安定化効果を考慮して、やや低温としている 1川】。

安定化処理は900"Cx 2h加熱後、空冷である。時効処理は700.Cx 75hの加熱後、炉

冷て旬、Nb，8n生成熱処理を模擬したものである。

実験には、溶体化材を標準として、この 4種類の熱処理材を用い、時効前の安

定化処理の影響もあわせて検討した。

4. 2. 2 引張紋験

図2.2に示した平滑丸棒試験片(平行部径3mm、平行部長20mm)および切欠付丸

棒試験片(平行部径4.2mm、切欠部径3mm、切欠底曲率半径0.03mm、K，=6)を板厚

1/4の位置より、圧延方向に直角に採取した。 常温、 77Kと4Kにて、インストロ

ン試験機に装着されたターレ ットディ スク形試験装置を用いて 115)、歪速度8XlQ-‘

s-'にて引張試験を行った。

4. 2. 3 シャルビー試験

4号試験片 (10x10X 55， 2mm Vノッチ)を 150)、引張試験片と同方向に切り出

した。 273Kと77Kは50kg-m容量のシャノレピー試験機を用い、 4Kでは30kg-mの試験

機を用いた。4Kでのシャノレピー衝撃試験は、緒形らの方法に従い 133)、3mm厚さ

の溝付発泡スチロールで試験片を筒状に包み，その筒の中へ液体ヘリウムを流し

て強制冷却し つつ破断する方法を採用した。予備実験にて鼠験片中心部の温度を

測定し、液体ヘリウム注入開始後lmin以内に4Kとなることを確認した 。打撃は、

4Kを30s以上保持した後に行った。

4. 2. 4 破鐘靭性拭験

A8TM E813にもとずく、 25mm厚さのコンパクトテンション試験片を、板厚中

心部より、荷重方向を圧延方向と垂直に、亀裂進展方向を圧延方向 (T-L)に採取

した。試験片への予亀裂導入は、応力拡大係数を30MPa.Ji'百以下， 20Hzで常績にて

行った。破壊籾性試験は、 4Kにてターレットディスク型装位を用いコンピューター

制御除荷コンプライアンス法に依る J，e試験を行った。測定時のクロスヘッド速度

は0.5mms-'とした。んからK悶への換算は、 A8TM規格に従い次式により行った。

4. 2 実験方法

4. 2. 1 試験材

試験材は、市販の8U8321と8U8347の熱延板を用いた。鋼板の厚さは40mmである。

表4.1に試験材の化学成分を示す。炭素量はJI8規格 1・・}の0.03-0.08%内にあるが、

8U8347の方が下限に近い賃となっている。 8US321の チタン量は、炭素の5.1倍、

8U岱47のニオプ虫は、10.6倍であり、それぞれ規格の5倍以上、10倍以上の要請を満

表4.1 絞験材の化学成分 (mass% ) 

C 8i Mn P 8 Ni Cr Nb Ti N 

0.051 0.52 1.78 0.012 0.007 9.52 18.44 -- 0.26 0.025 

0.032 0.46 1.75 0.011 0.005 9.64 19.25 0.34 ー 0.042
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図4.1 熱処理パターン。
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ここでEはヤング率であり、 4Kの引張試験の結果か ら216GPaとした。

4 . 2 . 5 組織と破面観察

試験材を4Kにてサ プゼ ロ後、 王水で腐食し ミク口組織を光学顕微鏡にて観察し

た。また、抽出 レプ リカを用 いて、透過型電子顕微鏡にて析出物の観察を行った。

一方、引張試験、 νャ Jレピー試験およびJ，e試験後の試験片破面を、走査型電子顕

微鏡にて観察 した。

4 . 3 実験結果

4. 3. 1 組織

写真4.1に、 SUS321とSUS347の溶体化材と直接時効材のミクロ組織を示す 。結品

粒度は、 SUS321は約5、SUS347は約6である 。溶体化材においては 、双品境界以外

も直線的な粒界を呈 しているが、直接時効材では粒界が腐食を受け易くなって丸

みを帯びている 。 この傾向はSUS347より SUS321に明瞭にみられる 。

抽出レ プ リカによる SUS321のTEM観察例を写真4.2に示す。溶体化材には一部未

固溶の析出物が見 られた。 これらは写真4.2.aに示した粗大なTiNが主であり、他
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写真4.1

~悠;if;1 時
d f;;Fb17ZJJ-

SUS321、347の溶体化材と直接時効材のミク口組織。

a) SUS321溶体化材、 b)SUS321直接持効材、

c ) SUS347溶体化材、d) SUS347直接時効材
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写真4.2 SUS321の抽出レプリ力写真。 a)溶体化材、 b)直接持効材、

c)安定化材、d)安定化後時効材

にTiSも存在していた。粒界には0.1μm程度の点状のク ロムを主成分とする炭化物

M"C，が部分的に観察された。直接時効材は、写真4.2-bに示す織なネ ット状または

連続した点状のM"C，、さらに羽毛状の M"C，が粒界に析出していた。写真4.2-cに示

すが、安定化材には粒内および粒界に Ti(CN)とが認められた。粒界に近い領域に

は析出物が少なくなっている 。安定化後時刻J材には写真4.2・dに示すように粒界に

点状、棒状のM"C.と羽毛状のM"C.が析出していた 。

SUS347の析出物についての観察結果を写真4.3に示す 。溶体化材には粒内に未

固溶の Nb(CN)が認められたが粒界にはほとんど析出物は認められなかった 。直

接時効材には、粒界に写真4.3-bにあるような羽毛状 M"C.または連続した点状の

M"C，が見られるとともに Nb(CN)も一部見られた。 安定化材にはNb(CN)が粒内

に認めら れるとともに粒界にも認められた。安定化後時効材には、写真4.3-dに示

すよう に粒界に塊状のNb(CN)とM"C‘の両者が分散した状態でE君、められた 。写真

4.3-c，-dに示すように 、安定化材と安定化後時効材には粒界のごく近傍を除いて、

微細な Nb(CN)が粒内にほぼ均一に分布 していた。 SUS321に比較して無析出格の

幅が狭 くなっている 。

4. 3. 2 引張特性

4Kにて測定された平滑材の応力 一変位曲線には、極低温特有の断熱発熱による
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SUS321、347の耐力と引強強さの温度依存性。 .、O、...、ムはそれぞれ、

溶体化材、直接待効材、安定化材、安定化後時効材のデータを表す。

図4.2

SUS347の抽出 レプリカ写真。 a)溶体化材、b)直接時効材、

c)安定化材、 d)安定化後時効材
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セレ ーションが認められた。両鋼とも時効により数%程度の破断伸びの低下が4

Kでみられたが、 30%以上の良好な伸びを示し、応力一変位曲線の大きな変化は

見られなかった。

4Kでの破面形態は、両鋼とも、湾体化材と安定化材はディンプノレであるが、直

接および安定化後時効材(以後時効材と総称する〉ではディンプノレに粒界割れが

一部混合した破面形態を示した。粒界上には、前章の時効した304Lと同様に微少

なディンプJレが見られた 。

図4.2に耐力と引張強さの温度依存性を示す。両鋼とも耐カと引張強さは、時効

による低下が各温度で認められ、その傾向は引張強さにおいて明瞭であった。ま

た安定化によっても強度の低下が観測された。
321 

300 
図4.3に絞りと切欠強度比(切欠材引張強さ/平滑材引張強さ)の温度依存性を

示す。両鋼とも時効材は、溶体化材と安定化材に比較して、絞り、切欠強度比 と

図4.3 SUS321、347の絞りと切欠強度比の温度依存性。・、O、企、ムはそれぞれ、

溶体化材、直接時効材、安定化材、安定化後時効材のデータを表す。

100 200 

Temperature， K 

{b} 

。。100 2∞ 
Temperature， K 

{a} もに小さくなっている。この時効による劣化の程度は 、8U8347よりも 8U8321の方

が大きい。また安定化後時効材よりも直接時効材のほうが劣化が大きくなってい

る。

4 . 3 . 3 シャル ビー特性

図4.4に両鋼のシャノレピー吸収エネノレギ ーの温度依存性を示す。両鋼とも熱処理
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図4.4 SUS321、347のシャルビー吸収エネギーの温度依存性。 ・、0、企、ムはそれ

ぞれ、溶体化材、直緩時効材、安定化材、安定化後時効材のデータを表す。

にかかわらず延性 一脆性遷移は示さな¥， 0 温度の低下にともない吸収エネルギー

は、緩やかに減少するが、 77Kと4Kのシャノレピー吸収エネルギーの差は小さい 。

両鋼ともシャルビー吸収エネルギーは、安定化後時効材が最も低く、直接時効材、

安定化材そして溶体化材の順に高くなっている。 8U8321は、時効により 4Kのシャ

ノレピー吸収エネルギーが溶体化材の118Jから46J、安定化材の84Jから41Jへと 1/2以

下に低下する 。8U8347の安定化材のシャノレピ ー吸収エネルギーは溶体化材と比較

して約10J低いが、この差は温度によらな L、。 4Kのシャノレピー吸収エネノレギーは

時効により溶体化材の 140Jから 73J、安定化材の 122Jから 67Jへと約1/2に低下して

いる。

load Un・Oilpl・c・m・nl，mm  

図4.5 SUS321、347の4Kでの破壊靭性試験における荷重一荷重線変位曲線。

①、②、③、④はそれぞれ溶体化材、安定化材、安定化後時効材、直接時効材の

データである。図中の矢印は亀裂の進展開始点を表す。

4Kで得られた J-!:J. a曲線の例を図4.6に示す。 8U8321は時効により、 J回が溶体

化材の 142kN/m(K巴 =175MPa.J百〉から 63kN/m(117MPa.J百〕、安定化材の 169kN/m

( 191MPa.J百)から 66kN;m( 119MPa.J百〕へと大きく減少している。 8U8347も時効によ

り、 J，cは、溶体化材の343kN;m(272MPa.J百〕から 200kN/m(208MPa.J百)、安定化材

の289kN;m( 250MPa.J百)から216kN/m(216MPa.J而)と減少する。 4KでのK，eは、 8U8

347のほうが8U8321よりも高い値を示し、時効による K，eの低下量も、 8U8347が8U8

321より小さくなっている。また、両鋼とも最も低いK隠を示したのは直接時効材

で、安定化後時効材、安定化材そして溶体化材の順に高くなる。写真4.4-4.5に、

4Kでのふ試験片の破面の走査電子顕微鏡写真を示す。各写真の下部は予疲労亀

裂部であり、亀裂は下から上に進展している。写真4.4に示すように、 8US321の溶

体化材と安定化材はディンプノレを示すが、大きなディンプノレの底にはTiNと推定

される立方体状の介在物が認められる。時効材は安定化処理の有無にかかわらず

ほとんど全面に粒界創れを生じている 。一方、写真4.5に示すように8U幻47は、溶

体化材と安定化材は8US321と同様な破面を示すが、直接時効材では8U8321と異な

溶体化材と安定化材の破面は、全温度でディンプノレを呈したが、時効材は77K

と4Kではディンプルと粒界破面が混在していた。

4. 3. 4 破援靭性値

4Kでの荷重一変位幽線を、図4.5に示す。図中の①~④は、それぞれ、溶体化材、

安定化材、安定化後時効材、直接時効材のデータを意味している。引張試験と同

様に、不連続的な荷量降下が観察される。図4.5中の矢印は、コンプライアンスか

ら亀裂の進展開始が認められた点である。したがってこの矢印以前の荷重低下は

亀裂鈍化に伴うセレーションであり、それ以後は亀裂進展によりリガメントが滋

少したための荷蜜低下である。両鋼とも時効により、荷量 変位曲線における最

大荷重の低下がみられる。また 、8U8321は時効により、亀裂進展に伴う荷重の低

下が顕著に認められ、亀裂進展に対する抵抗が低いことを示している。 両鋼の
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図4.6 SUS321、347の4Kでの J-1:1 a線図。・、O、A、ムはそれぞれ、溶体化材、直

接時効材、安定化材、安定化後時効材のデータを表す。

写真4.5 SUS347の4Kでの破簸靭性試験片の破面。 a)落体化材、 b)直接待効材、

c)安定化材、 d)安定化後時効材

り粒界割れが全面ではなく約60%であるとともに、安定化後時効材は粒界l!lJれで

はなくディンプ Jレ破面を示す。

写真4.4 SUS321の4Kでの破犠靭性試験片の破面。 a)溶体化材、 b)直接時効材、

c)安定化材、 d)安定化後時効材

4 . 4 考察

4. 4. 1 時効による析出物

チタンおよびニオプは安定化処理により国溶炭素をTiC，NbCとして固定するた

め炭素固溶量を低下させる 。添加チタンとニオプが全てMC炭化物を形成すると

仮定すると、チタ ン、ニオプと炭素の原子量がそれぞれ47.9，92.9， 12であるので、

チタンおよびニオプは炭紫にたい してそれぞれ、 48/12=4倍， 93/12=7.7倍の重量

を必要とする 。実際には、一部が固溶するため 、それぞれ5倍，10倍の量が必要と

されている 1411)。試験材のチタ ン、ニオプと炭素の重量比はSUS321では Ti!C=5.1、

SUS347ではNb/C=10.6であり、固溶炭素のほとんどがMC炭化物として固定される

と予想されたが、写真4.2-4.3に示したように安定化後の時効により M"C.が粒界
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に析出している 。すなわち、炭素が完全に固定されていないことを示している 。

この理由として、 8U8321では、溶体化材においても立方体状のTiNの存在が認

められていることからチタンが窒素により消費されて有効なチタン量が減少した

ためと考えられる 。表4.1から知れるように窒素(原子量14)を完全に固定するに

は (42.9/14)x 0.025= 0.077%のチタンが必要である。したがって、炭素固定に有効

なチタン霊は0.183%となり、 Ti/Cは3.6となり、 5以下に低下する 。 このため固溶

炭素の完全な固定が不可能となり、 0.015%程度の固溶炭素が残ったと推定された。

一方、 8U8347においては明瞭な室化物は認められていないが、 Nb(CN)として

釜紫が炭素に置換する 。耐食性の観点からBinderらは、 18Cr-(10-12.5) Ni鋼にたい

し650.Cx 24hの時効における粒界炭窒化物の析出抑制に必要なニオブ量を、炭素

と窒索量から次式のように報告している 1‘"0

Nb ~ 0.093 + 7.7(C -0.013) + 6.6(N -0.022) 

している 。また、粒界析出物は8US347では不連続的に分布しているが、 8U8321で

はほぼ連続して分布し、粒界脆化が大きくなっている 。 この分布状況の差が絞り

の劣化の差に反映されたものと考えられる 。

4. 4. 2. 2 靭性値

ユノヤノレピー吸収エネノレギーに及ぼす時効の影響は4Kの切欠強度比と似た結果が

得られているが、常温の切欠強度比は時効による変化がないのに対してシャルピー

吸収エネルギーは明瞭な劣化を示す。すでに第 3章にて述べたように、切欠強度

比では破断直前の、すなわち、急速亀裂伝擦直前の最大荷量を測定するが、シャ

Jレピー吸収エネルギーは亀裂の発生と 伝播に必要なエネルギーの和を測定すると

いう差がある 。 これから、伝播と発生のエネルギーを比較して、時効による亀裂

伝播のエネノレギー低下が亀裂発生よりも大きいと考えるとシャルピー吸収エネル

ギーと切欠強度比の時効依存性の差を定性的に説明できる 。

8U8321が、 8U8347と比較して、時効によるシャ Jレピー吸収エネルギーの劣化が

大きいのは、炭窒化物が粒界に連続的に析出するため、応力集中によるボイドか

らの亀裂発生がより容易であったことが原因と推定される 。

一方、 J氾試験は亀裂の存在する場合に、静的な三軸応力のもとで亀裂の伝播を

測定するため、シャルピー吸収エネノレギーとJ犯に及ぼす時効の影響は異なると考

えられる 。J，e試験片の亀裂先端では、シャルビー試験片より応力の三輪度が高く

塑性変形が拘束されて分離形破断を生じ易くなる 。 このため、写真4.2-4.3に示す

ように時効材では、ポイド発生の核となり易い析出物が分布した粒界に沿った破

断が優先すると 予想された。

8U8321の時効材では、予想どうりに全面粒界破面を呈した。しかし、 8U8347の

安定化後時効材では、粒界析出物が8U8304Lや316Lの時効材と同様に存在するに

もかかわらず、粒内延性破墳を示すディンプノレを呈し、 K氾も 200MPa.Jn1以上と高

い値を示した。また直接時効材でも 8U8347は8U8321に比較して粒界破面率が大幅

に減少している。 8U8347の安定化材には写真4.3-cに示したようにNb(CN)が粒界析

出するが、破面は写真4.5-cのように粒界破墳ではなく、投内ディンプルである 。

これらのことは、時効による粒界析出物がポイド発生の核として作用するには、

析出物の存在による応力集中以外に、さらに必要な条件が存在することを暗示し

ている。 8U8347の粒界析出物の形態 ・分布状態は、第 3主主で示した8U8304L，316L

とM"C，が塊状・分散的であると言う点で一致している。したがって、析出物の

影響については、応力集中以外にその析出物が微小ポイドの起点として作用し、

そのボイドが亀裂発生に到る可能性を考える必要があろう 。延性破壊であるので、

応力集中による析出物の破嬢またはマトリックスとの相界面の量IJ離が微小ポイド

時効滋度が本研究の700.Cとは呉なるが、仮に上式に従うと、試験材の8U8347では

実際、のニオプ置の0.34%より多い0.37%が必要となる 。 このことから、窒素が炭素

と誼換するためニオブが不足し、炭索を完全には安定化できず、 0.003%程度の固

溶炭素が残ったと考えられる 。 したがって、炭素量だけを考慮してチタン，ニオ

プ添加畳を規定した本実験での8US321と8US347にあってはM"C，の粒界析出を抑制

できなかったと考えられる 。

4 . 4 . 2 時効による4Kでの機械的性質の変化

4. 4. 2. 1 引張特性

両鋼の引張強さは、時効により低下したが、第 3章にすでに8U8304Lと316Lに

おいて同様な傾向を観察し、国溶炭素量の減少がその原因であると報告している。

8U8321と8U8347においては室化物あるいは炭窒化物析出による固浴室素畳の減

少も引張強さの低下の原因と考えられる。

一方、耐力に及ぼす時効の影響は、明瞭ではなかった。高橋らの報告には・"、

8US304系鋼の4Kでの耐力は固溶炭素と窒素量の和が 0.1%以下であるとマノレテン

サイト変態の影響と推定される異常が見られる。したがって、 8U8304系鋼にチタ

ンまたはニオプを添加した8US321と8U8347の耐力は、 7/レテンサイト変態による

耐力低下と"‘に析出硬化の影響が重なったため、時効の影響が検知できなかっ

たと考えられる。

時効による絞りの劣化を8U8321と8U8347で比較すると、劣化は8U8347の方が小

さい。写真4.2-4.3に示したように8Uお47時効材では微細な析出物が均一に分布し

ているのに対して、 8U8321時効材では8Uお47より粗大な析出物TiNが粒内に存在
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を発生し、微小ポイドの成長合体が亀裂進展に到ると考えると、微小ボイドの発

生には析出物が関係するが、成長にはその近傍の塑性変形も関係する 。安定化し

たSUS347には、 SUS304L，316Lとは異なり、時効後も粒界のM"C，が少なく粒界およ

び粒内にNb(CN)が存在し、粒界破壊が抑制されている。したがって、 M"C，に比

較して、 Nb(CN)は微小ポイドの起点になり難いと考えられる。もし、微小ポイ

ドの発生があっても、 Nb(CN)によるマトリックスの析出硬化によりボイド成長

に対する抵抗が高くなると推定される。ただし、準安定オーステナイト鋼の本試

験材では 71レテンサイト変態による影響があるためNb(CN)の効果の程度は不明

である。

一方、 SUS321は、 SUS347に比較して安定化後も固溶炭素が多いため粒界にほぼ

連続状にM"C，を析出し粒界脆化が著しいことと、無析出帯が広いため粒界近傍

での析出硬化が小さいことから粒界でのボイド発生と成長が容易であり、全面的

な粒界破壊に王11ったと考えられた。

以上から、少量の分散した粒界析出物が存在しでも、析出物の種類を制御する

と4Kにおける粒界破犠を抑制iし破壊靭性値の劣化を低く抑制できることが判明し

た。このためにはニオブ炭窒化物をν!"C，に先立ち析出させることが有効である

と言えよう。また、均一分布した微細析出物による粒界近傍の強化も有効である

と推定されたが、マルテンサイト変態のため明確にならなかった。

4 . 5 結言

SUS321と347を700'Cx 75hの時効処理後、低温特に4Kでの機械的性質を調べた結

果、以下の事が判明した。

1) 両鏑とも安定化元紫を含有する鋼であるが、 900'Cの安定化処理の有無にかか

わらず時効により、微細炭室化物Ti(CN)またはNb(CN)とともに、クロムを主

体とする炭化物(M"C，)が粒界に析出する。これは、窒化物 ・炭窒化物の析出に

より、炭素固定に有効な国溶チタンあるいはニオプが減少しして不足したため

と考えられた。また、 SUS321では、 M"αは粒界上に連続して析出したが、 SUS

347では粒界に離散的に析出した。

2) 安定化処理によって、 SUS321はTi(CN)を粒内に析出し、 SUS347はNb(CN)を

粒内に析出する 。 この粒内析出物は、粒界近傍では少なくなるが、 SUS321がそ

の傾向が顕著であった。

3) 両鋼とも4Kでの機械的特性は，時効により劣化する。劣化の現れ方は、特性

値により異なるが、平滑引張特性では小さく、切欠引張、 Y ャノレピー特性の順

に大きくなり、 E宣埴靭性信はさらに顕著な劣化を示した。

- 62ー

4) 4Kでの時効材の機械的性質をSUS321とSUS347で比較すると、 SUS321のほうが

SUS347より時効による特性劣化の程度が顕著であった。これは粒界における析

出物の形態・分布状態とその種類に関係していると考えられる 。SUS321の時効

材は、粒界にほぼ連続してM"C，を析出しボイドの起点になりやすいため、粒界

脆化が大きく機械的特性の劣化が顕著であった。 SUS347の時効材の特性劣化が

小幅にとどまったのは、析出したNb(CN)がポイドの発生核になりにくく粒界

破壊に到らなかったためと考えられた。

- 63 -



第 5章 時効したオーステナイ卜系ステンレス鋼の極低温での

機械的性質に及ぼすニッケルの影響

5. 1 緒 言

溶体化されたオーステナイト系ステンレス鋼は極低温にて優れた強度 ・靭性パ

ランスを有し、極低温周構造材料として用いられている。したがって、 NbTiを中

心とする超伝導マグネットの構造材料として多用されている。しかし、 Nb，8nを

用いた超伝導マグネットにおいては構造材料も Nb，8n生成熟処理を受け、液体化

状態でなくなる場合がある。 Nb，8nは、 650-750'C x 50-200hの時効処理によりス

ズをニオブフィラメントに拡散反応させて析出させるため、オーステナイト系ス

テンレス鋼にとっては鋭敏化処理を受けることに相当する。この時効の影響につ

いて、第 3章では8U8304Lと316Lの低炭素含有鋼の場合について調査し、次のよ

うな結果を得ている。両鋼とも700'Cx 75hの時効により粒界に M"C‘が析出し、 4K

の機械的特性は劣化するが、その程度は平滑引張特性、切欠引張特性、シャノレピー

衝撃特性、破壊靭性値の順に顕著となってくる 。特に破域籾性値の低下は粒界破

墳と結び付くこと、その原因が、クロムを主成分とする M"C.の粒界析出とクロ

ム欠乏層の加工誘起変態による耐力低下が関係している可能性を指摘した。さら

に第 4章では、安定化元素のチタンとニオプを含む8U8321と347について調査し、

8U8347のニオプ含有鋼の場合には、安定化処理により粒界にNb(CN)が析出する

が、粒界破綾を近傍がNb(CN)の析出により補強され、粒界破域が抑制される可

能性を示した。

これらの結果より、時効による粒界近傍での強度低下を防止できれば、粒界破

壊の抑制または低温靭性の劣下低減が可能と予想された 。 この観点から、 18-8ス

テンレス鋼にたいし、オーステナイトをより安定化させると粒界近傍の加工誘起

変態による変形応力低下を防止して、時効後の極低温での靭性改善が図れる可能

性があると予想される 。 しかし、この観点からの研究報告例は見あたらない 。 そ

こで、本章ではオーステナイト安定化元素として代表的なニッケルを選ぴ、 700

。'Cx 75hの時効を施したオーステナイト系ステンレス鋼 の優低温での機械的性質

に及ぼすニッケノレ量、すなわちオーステナイトの安定度の影響を調査し、時効材

の特性改善のための検討を行った結果を述べる。

- 64 -



E~.~~~~~~~~~~~~~~~~~~ー一一一ー---- -薗

比が0.1で、応力拡大係数幅 (dK，) が30MPa.J百以下 の条件で導入した 。破境籾

性値としてはJ，eを測定することとし、計算機制御による除荷コ ンプライ 7 ンス法

を用いた 12&)。測定温度は4Kであり、第 2章で詳述した荷量容量1∞kNの破域籾
性試験用のターレ ッ トディスク型試験装置を用いた。 コンプライア ンスから亀裂

長さの計算はASTME813に基づいて行 った。ヤング率の値は引張試験結果から 206

GPaを採用した。 またJ，eから K，eへの換算は次式により計算した 。 ここで Eはヤ

ング率である 。

表5.1 試験材の化学成分 (mass% ) 

C Si Mn P S Cr Ni M"，[K] * 
Nl 0.021 0.110 0.47 0.003 0.0014 17.69 1002 258 

N2 0.017 0.093 0.49 0.003 0.0014 18.12 12.60 177 

N3 0.021 0.098 0.48 0.003 0.0009 18.04 15.03 108 

N4 0.020 0.098 0.49 0.003 0.0010 17.34 20.35 37 

N5 0.021 0.110 0.48 0.003 0.0009 18.D7 25.11 185 

N6 0.020 0.120 0.48 0.003 0.0010 18.11 30.16 332 

Note: 

* Md3ロ=824 -462( C+ N) -9.2Si -8.1 Mn -29.6Niー13.7Cr-1.42(GSNO-8.0) 
where GSNO stands for a grain size number 

5 . 2 実験方法

5 . 2. 1 試験材

K応'= E X J氾

表5.1に、本研究に用いた試験材の化学成分を示す。

試験材は、 0.02C-18Cr鋼を基本として、ニ ッケノレ量を 10-30%の範囲で変化させ

た 6種類の鋼である 。また、表5.1にオーステナイトの安定度として M，..(30%の

歪を与えた時に50%のマルテンサイトを生ぜしめる温度〉を野原らの報告により

計算した値を(負の場合もそのままの値で)示している 1・.，。以後、表5.1に従い、

Nl-N6の記号にて試験材を区別することにする 。試験材は、それぞれ20kgを真空

溶製し、熱間鍛造で80mm厚さの鋼片とした後、 1000-1200.Cの温度にて熱問圧延

により 26mm厚さの鋼板に仕上げた。その後、 1050.Cx lh→水冷の溶体化処理を施

し、各鋼板とも半分はさらに、 Nb，Sn生成熟処理を模擬した 700.CX 75h→炉冷の時

効処理を施した 。 この液体化材と時効材の両者について実験を行った。

5 . 2 . 2 引張試験

引張試験片は、圧延方向と垂直 (T方向〕に切りだし、図2.2に示した平行部の

直径3mm、長さ 20mmの丸棒試験片と板厚 1mmで平行部の幅が4mmで長さが16mm

の板状試験片を用いた。歪速度は8X10-・s-'にて、室温(300K)、液体窒素温度(77 

K)および液体ヘリウム温度(4K)にて実施した。低温での引張試験は、インスト

ロン型試験機に装積された極低温用ターレットディスク型試験装置を用い IIS)、

77Kは液体g索中で、 4Kは液体ヘリウム中で実施した。

5. 2. 3 破犠靭性賦験

破壊靭性試験片として、 25mm厚さのコンパクトテンション試験片を ASTM

E813に従って採用した"・ 3。 試験片の方向は、荷重方向が圧延と垂直、亀裂進

展方向が圧延と平行になる方向 (TL)に切り出した。疲労予亀裂は室温にて、応力

5 . 2 . 4 組織観察

各試験材の溶体化材と時効材の両者を4Kに冷却後、 ミク 口組織観察を行 った。

また、カーボン抽出レプリカを透過型電子顕微鏡にて観察し、時効による析出物

の種類、形状、分布を調査を行った。板状引張試験片を4Kで一定量 (8%)の変形

後、薄膜作成して透過型電子顕微鏡による変形と変態挙動の観察も行った 。 破

犠靭性試験片は4Kでの試験後に、走査型電子顕微鏡による破面観察を行 った。 ま

た、 4K破面の比透磁率を永久磁石との引力を標準試料と比較する形式の簡易透磁

率計にて測定した。

5. 3 実験結果

5 . 3 . 1 時効による組織変化と析出物

写真5.1に、 Nl鋼から N6鋼の時効材のミク口組織を示す 。 オーステナイト粒度

は4-5である。溶体化材に比べて、時効材は粒界がやや丸みを幣ぴ腐食され易く

なっている 。4Kに約 1-2分間冷却すると Nl鋼と N2鋼は部分的に α'マノレテンサイ

トを生じるが、他の鋼はオーステナイトのままで、マノレテンサイトは生じなかった。

溶体化材は、抽出レプリカによる析出物の透過電顕観察によると、粒内に微細

な未固溶析出物がわずかに見られたのみであり、時効処理前には国溶状態にある

ことが確認された。時効材については、 Nl.N3. N5鋼の観察結果を写真5.2に示す。

各鋼とも細粒状、薄片状の析出物が、粒界に沿って断続的に分布している 。 粒内

には溶体化材と同様にほとんど析出物が見られなかった。析出物の量はNl鋼から

N6鋼へとニッケル貴の増加するにしたがって増加する傾向が見られたが、写真5.2

からも、この傾向はうかがわれる 。制限視野電子線回折と抽出残査のX線回折の

結果から、析出物はすべてクロムを主体とする M割C，炭化物であった 。 これは従

来からの報告と一致している I65) I 66}。また、表5.2に示すように、抽出残査の化

学分析から、炭化物はクロムを主体とする (Cr"Fe.)C，と確認された。窒化物に
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ついては抽出レプリカ観察および抽出残査の分析でもほとんど検出されなかった。

表5.2 抽出残査の化学成分 (mass% ) 

Steel Fe Mn Cr N 
卜
N1 0.029 0.002 0.128 Tr 

N2 0.014 0.002 0.069 Tr 

N3 0.022 0.003 0.105 Tr 

N4 0.023 0.006 0.108 Tr 

N5 0.025 0.006 0.124 Tr 

N6 0.029 0.006 0.168 Tr 
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写真5.2 N1、N3、N5鋼の時効後の抽出レプリカ写真。
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5. 3. 2 時効 によ る機械的性質の変化

5 . 3 . 2 . 1 引 張 特性

図5.1に、時効したNl鋼、 N3鋼と N5鋼の4Kにおける荷量 一変位曲線を示す 。 全

ての鋼について極低温特有の多重降伏現象(セレーション)が生じている 。セレー

ション開始歪についてみると、ニッケル含有量が多い鋼ほど開始歪が大きくなっ

ている。 77Kと300Kでは、セレーションは観察されていな¥'0 荷重 一変位曲線の

形には、時効材と溶体化材の差は明瞭には見られないが、ニッケル量の影響は観

察される。 Nl鋼はオーステナイトが不安定なため加工硬化率が大きくなっている 。

N5鋼では荷重一変位曲線の包絡線が、安定オーステナイトの様相を呈した放物線
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写真5，1 絞験材の時効後のミクロ組織。
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図5.1 4Kでの事!張拭験におけるNl、N3、N5鋼の荷量一変位幽線。
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状となって加工硬化が小さい。N3鋼はその中間と言える 。

破断面の走資電顕観察によると、溶体化材はディンプノレ破面であり、時効材は

ディンプノレ破面と校界延性磁面の混合であった。

図5.2に各温度での耐力をニッケル畳にたいして整理した結果を示す。 300Kでは

溶体化材と時効材の差は小さく、かっ耐力のニッケル量依存性はほとんど見られ

ない。77Kと4Kでは溶体化材と時効材に差が見られた。77Kと4Kの溶体化材におい

てはニッケ Jレ畳が10%から 12.5%に増加すると耐力が低下するがさらにニッケノレ

震が増すと耐力は増大する 。25%Niで最大値に逮した後、 30%Niて、はやや低下す

るが大きな変化はない。77Kおよび4Kの時効材については、ニッケノレ量が10%か

ら15%に地加すると耐力が低下する傾向が明瞭に見られた 。15%NiのN3鍋での耐

力が最小となり、浴体化材の耐力より低くなっている。ニッケノレ震が20%以上で

は溶体化材と問機な傾向を示した。

図5.3に各温度での引張強さのニッケノレ量依存性を示す。各温度とも溶体化材と

時効材の差がほとんど見られない。300Kでの引張強さは、 15%以下でのニッケノレ

量依存性が大きく、ニッケノレ畳とともに低下している 。15%以上では、ニッケノレ

量依存性はほとんどなく、引張強さはほぼ一定となっている。 77Kと4Kでは、ニッ

ケJレ量の増加にしたがい引張強さの減少する傾向が明瞭になっている。 15%以下

でのニッケル量依存性は300Kの場合と同様に大きい。この範囲では、時効材が溶

体化材よりもやや低い引張強さをを示し ている。
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図5.3 試験材の4K，77K， 3∞Kでの引掻強さのニ ッケル量依存性。 0、・はそれぞれ
溶体化材と時効材のデータを表す。
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図5.4 試験材の4K，77K， 300Kでの伸びのニ ッケル量依存性。O、・はそれぞれ溶体

化材と時効材のデータを表す。
図5.2 !it験材の4K，77K，300Kでの耐力のニ ッケル量依存性。O、・はそれぞれ溶体

化材と時効材のデータを表す。
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図5.5 4Kでの破壊靭性絞験におけるNl，N3，N5鋼の荷重一荷量線変位曲線。

図中の矢印は亀裂進展開始を示す。
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図5.6 試験材の4Kでの Kleのニッケル量依存性。0、・はそれぞれ溶体化材と時

効材のデータを表す。
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50 全伸び(以下伸びと略す)をニッケ Jレ量に対してプロットした結果を図5.4に示

す。伸びのニッケノレ畳依存性は試験温度により異なっている。 300Kでは溶体化材

と時効材は同じ傾向を示し、時効材が約5%低い程度である。 12.5%NiのN2鋼が最

大の伸び(溶体化材78%、時効材71%)を示し、ニッケノレf置が増すと伸びが減少

する 。77Kでは、 300Kの場合と同様に、溶体化材に比べて時効材がわずかに低い

伸びを示す。 しかし、最大伸びを示すニッケノレ量が25%と温度の低下とともに高

ニッケル側に移行し、母大値も(溶体化材85%、時効材88%) と高くなっている。

このため 15%Ni以上では77Kの方が300Kよりも伸びが増加している。 4Kでの伸び

は、溶体化材と時効材でニッケ Jレ量依存性が異なる。溶体化材はニッケノレ量とと

もに伸びは増加し、 30%以下の範囲では最大値を示さない。一方、時効材は 15%

Niにて極大値を、 20%Niにて極小値を示す。 15%Ni以下では時効材の方が約 10%

高い伸びを示し、 20%以上では逆に溶体化材にほうが高い伸びを示している。

5 . 3 . 2 . 2 破簸靭性値

溶体化材の磁場籾性試験において、 Nl鋼と N2鋼以外の高Ni鋼は J-b. a曲線の

鈍化直線から R曲線への明瞭な移行が、 600kJ/m'(K，e = 350MPa.J百)以下の J積

分の範囲では確認できなかった。図5.5に4Kにて測定された時効材 (Nl，N3.N5鋼)

の荷重一変位曲線の例を示す。 Nl鋼と N5鋼では、断続的な荷重低下が観察された。

図5.5中の矢印より右では亀裂進展が観察されるので、荷重低下はこれに伴うポッ

プインであり左側では亀裂鈍化にに起因するセレーションと考えられる。 N3鋼は、

図5.5から知れるようにポップインが発生しにくく、 3mm以上の荷重線変位の後に、

小さなポップインが見られたのみである。荷重は単調に士官加し、クリップゲージ

型変位計の調1)定限界の4.5mmの荷量線変位を加えても亀裂は0.3mm程度しか進展せ

ず、 R曲線を確定できなつかった。したがって、 N3鋼は溶体化材と同様に破壊靭

性値を求めることは不可能であった。

図5.6に破壊籾性値のKほをニッケノレ量に対してプロットした結果を示す。

。
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図

5.6中のニッケル量が9.5%のデータは、第 3章にて報告されたSUS304Lの結果を引

用したものである。 Nl鋼と N2鋼の結果から 、時効材は溶体化材に比べてK，eが大

幅に低下していることが知れる。

時効材のK，eはニッケノレ量とともに増加するが、約15%Niを墳として、ニッケ Jレ

量依存性に差がみられる。低ニッケノレ側ではニッケル量依存性が大きく 1%のニ γ

ケノレ量増加に対して約30MPa.J百のK，eの増加 がある。高 ニ ッケノレ側では増加率は

その約ν10である。

N1， N3， N5鋼の溶体化材と時効材の破壊籾性試験片の、走査電顕による破面

観察結果を写真5.3に示す。写真左目1)は溶体化材、右側は時効材の破面である。溶

内
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写真5.3 Nl、N3、N5鋼の4Kでの破壊靭性託験片の破面。 a)Nl鋼溶体化材、

b) Nl鏑時効材、c)N3鋼溶体化材、 d)N3鋼時効材 e)、 N5鋼溶体

化材、千)N5鋼時効材

一73-

3~r 1 1 1 

>- ・AfterTest 
~ 2.0~ 、 I
E 
‘園
出

Il. 
1- 0 ・¥

I 0¥ ¥ 

1.0ト 、℃ーーミ噌一一一・一一一一・ -

ベ0 1 ム 30

Ni content， % 

図5.7 4Kでの破犠靭性試験片破面の比透磁率。図中、矢印は比透磁率が2.5より

大きいことを示し、またOは4K冷却後試験前の比透磁率を示す。

体化材は全て粒内延性破断を示すディンプル破面である のに対し 、時効材の破商

は全ての鋼で粒界延性破面が観察された。粒界上には、浴体化材のものと比べる

と微小なディンプノレが観察される。また、 Nl. N3. N5鋼の順にニッケ Jレ量が増

すにしたがって粒内ディンプル破函が減少し、粒界に沿う 2次亀裂が顕著になっ

てくる傾向がみられた。

4Kでの試験材の破面での比透磁率 μの測定値を、ニッケ Jレ量について整理した

結果を図5.7に示す。4K冷却後試験前の比透磁率も併せて示すが、 Nl鋼で約2.5、N2

鋼で約1.5、N3-N6鏑で1.01以下であった。溶体化材と時効材は :t0.005のばらつき

でほぼ同じ比透磁率 μを示し、明瞭な差は見られなつかった。試験後はニッケノレ

量が10%-12.5%では比透磁率は測定限界の2.5以上であるが、ニ ッケル量の増加

にともない比透磁率は減少し、 20%以上のニッケノレ盤では1.01と一定値を示した 。

したがって、 Nl. N2鋼は4K冷却により α'マルテンサイトを含んでいたが破域靭

性試験中にさらに α'マルテンサイトが誘起されたこと、 15%NiのN3鋼では試験中

にのみ α'マルテンサイトが誘起されたと言える。
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5. 4 考察

5. 4. 1 時効の影響

700'C x 75hの時効により各試験材ともクロムを主体とする炭化物M"C.が粒界に

析出している 。ニ ッケJレ量が10-30%の範囲ではM"C.以外の析出物は認められな

い。すなわち、時効による機械的性質の変化はM"C.の粒界析出に起因している

と考えられる 。析出にともなう現象としては、まず第 lに、析出炭化物により 7

トリックスの強度低下に加えて粒界析出物の周囲に応力集中が起こり易くなるこ

とが挙げられる 。第 2に、粒界に沿うクロム欠乏届が生じてオーステナイトが不

安定となることが考えられる 。 この点についてはニッケルの影響と関連するので

次項で論じることとする 。

変形とともに粒界に歪が蓄積されるが、粒界に析出物が存在すると母相との界

面にも歪が集中するはずである 。 この点に関して、小倉は、時効したNiCr鋼の亀

裂先端領域のm顕観察で、塑性変形が著しい領域内の粒界およびフェライト ー炭
化物界面には斑状の歪綴織とそれに結び付いた転位を観察している 167)。また、

この歪模械は亀裂が進展すると観察されないとしている 。本実験では、亀裂を含

んだ時効材の電顕問薄膜作成が困難であったため確認できなかったが、同様なこ

とが成り立っていると考えられる 。 したがって、亀裂先端では粒界炭化物M"C.

の界面への歪集中がおこり、このため粒界での微小ボイド発生の促進につながっ

たと考えられる。すなわち、 4KのKほが時効により低下する理由は、粒界のM"C.

が歪の集中をまねき、応力の 3軸度の高い破嬢籾性鋲験ではポイドの発生を容易

にするためと考えられる。ただし、各鋼とも図5.4に示したように、 4Kでも延性が

高いため、脆性的な粒界破面ではなく写真5.3に示したようなポイドの成長合体に

よる粒界延性破函を呈する。

5. 4. 2 ニッケルの影響

5. 4. 2. 1 変態への影響

図5.2-5.4， 5.6機械的性質のニッケノレ量依存性を示したが、 15%を墳として依存

性に差がみられた。

表5.1にオーステナイトの安定度の尺度としてとして、 M，舗を示している。星野

らはオーステナイト系ステンレス鋼の繰り返し変形中に α'マルテンサイトが生

じる上限は、 M，，，+ 70Kであると報告している 1&8)。星野らに従うと、 N4鋼は4K

で α'71レテンサイトを誘起することになるが、単純引張変形と繰り返し変形で

は差があると考えられることと比透磁率 μの測定結果の図5.7も合わせて考慮する

と、 15%Ni以下のNl，N2，N3鋼は α'71レテンサイトが4Kでの引張試験、破壊靭性試

験により誘起されるが、 20%Ni以上のN4，N5，N6鋼は α'71レテンサイトは誘起され

- 75ー

〆

， 

a 

写真5.4 N6鋼時効材の透過電顕写真。 a)未変形材、 b)8%変形材

ないと言える 。写真5.4にニッケル量の多いN6鋼時効材の未変形および変形材の透

過電顕観察例を示す。未変形材では粒界析出物と転位が観察されるのみであるが、

変形材では転位以外に粒界から粒内に伸びた細い変形帯が見られる 。 この変形手替

は、詳細観察の結果写真5.5に示したように変形双品であり、 α'マノレテンサイト

は認められなかった。したがって、マルテンサイト変態の有無によりニッケノレ量

依存性の効果に差が現れたと考えられる。

写真5.6に α'マノレテンサイト変態のある Nl鋼と N3鋼時効材の4Kでの未変形およ

び8%変形材の透過電顕による観察結果を示す。 写真5.4のN6鋼と比較すると、両

鋼ともニッケノレ量が少ないため積層欠陥エネルギーが低く 1・・》、拡張転位が変形

により導入されている。

Nl鋼では4Kに冷却すると一部はラス状 α'マノレテンサイトが生じる 。 α'マノレテ

ンサイトの量は変形とともに急激に増加する。また、制限視野電子線回折によっ

て確認できているが、変形により導入された積層欠陥は ε71レテンサイトへと変

化するとともに ε71レテンサイトの交点には α'マノレテンサイトが生成し始めて

いる。このNl鋼の4Kでの変形初期のマノレテンサイト変態の挙動は、堀内らの報告

と同様である 157)。

N3鋼ではオーステナイトがNl鋼よりも安定なため、図5.7に示したように4Kへ
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の冷却のみでは α'マノレテンサイトは生じないが、 4Kでの変形にともない拡張転

位が導入されて εマルテンサイトが生成され、その交点に α '7 1レテンサイトが

誘起されている 。すなわち、本試験材のなかでは、加工誘起マ Jレテンサイトのみ

が加工量に応じて生じるための最適のニッケル量は約15%であると考えられる 。

5. 4. 2. 2 機械的性質への影響

( 1 )加工硬化挙動

Tamuraらが報告しているように "・〉、粒内において適度に分布する α'71レテ

ンサイトが少しずつ破断に到るまで生成して、常に加工硬化を適度に保つ効果の

ある TRIP(変態誘起塑性)がN3鋼では実現していると 言 えよう 。加工硬化率は

マノレテンサイト生成率とともに増加する L川》。 したが って、図5.1のN3鋼の荷重一

伸び線図の加工硬化率が完全オーステナイトのN5鋼に比べて大きく、マルテンサ

イトを生じ易いN1鋼に比較して小さくなっているのは適度な変態の起きる変態誘

起塑性によるものと言えよう。

堀内らが示したように， "に準安定オ ーステナイト系ステンレス鋼は4Kでの加

工とともに、急激にラス α'マルテンサイトを地加し変形応力も増大する 。 した

がって図5.3に示したように引張強さはオーステナイトの加工誘起変態の容易吉、

すなわちニッケル量に強く依存することとなる 。

ニッケ Jレ還の多い安定オーステナイトの場合は、オーステナイトの平均加工硬

化率と伸びの穣によって引張強さを考えることができる 。ニッケノレの増加により

積層欠陥エネルギーが地加して、図5.1に示したように加工硬化事は減少する。{申

ぴは図5.4に示したようにニッケル量とともに増加する。 4K、77Kの引張強さはニッ

ケノレ量とともに減少するので、加工硬化率の影響が引張強さには伸びの影響より

， 
o 

1・・・o ，一・・. 46 .-o ，-・ (220)
o n ・.. .-。 o(町 内 山 }
. ~ ，. . . 

" 0 】

p ・・
1(222) 

N6鋼の4Kでの変形材で観察される変形双品。電子線は[110Jに平行に入

射している。・とOからなる一対の双品が観察される。 面指数は・のパ

ターンに対するものである。

写真5.5

も大きいことになる。

( 2 )伸び

三浦らの報告によると 171)、準オーステナイト系ステンレス鋼の低温での伸び

についてはオーステナイトの安定性によって決まり、 M，，，により型車理できるとさ

れている。彼らに従い、伸びと T-M，，， (T:試験温度)の関係を図5.8にプロッ

トした。星野ら報告'‘・3および図5.7の比透磁率のデータから、 M岬+100Kの以下

の温度範囲が準安定領域と粗く推定している。準安定領域では溶体化材と時効材

はそれぞれ異なったピークを示す。溶体化材は三浦らの結果と同様に T-M，，，= 

Oの付近にピークを有する。これは、均一{申 びを増大させる TRIP効果が長も顕著

になる条件を意味していると考えられる。すなわち、ネッキングを生じ始めた箇

所の変形度に応じた量の α'71レテンサイトが生じて硬化し、一様変形部と強度

がバランスするのにふさわしい条件が、 T-M"，=Oであろう 。 言い替えると

d !l戸~ .Jど~
N1、N3鋼時効材の透過電顕写真 a) N1鏑宋変形材、b)N1鋼 8%変形材

c) N3錫来変形材、 d)N3鋼 8%変形材

c 

写真5.6

。。
句
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図5.8 i申びと T-Md3Dの関係。 Tは引張試験温度である。O、・はそれぞれ溶体
化材と時効材のデータを表す。

r30%の変形時に 50%の α'71レテンサイトを生じる J時にネッキングが生じ難〈

一機伸びが治大するということであろう 。 この条件よりも加工誘起変態量が多い

場合は、一線変形部の変態量が多くなりネッキング部の硬化が相対的に低くなる 。

また逆に、誘起変態震が少ない場合は不ッキングの硬化が不十分となる 。 いずれ

にしても、一様伸びは減少し全伸びも減少すると言えよう。

時効材は、持主体化材に比べて低い温度で伸びはピークを示している。このこと

は、ピーク温度の低下からオーステナイトの安定化 (Md3Dの低下)が時効により

生じたと推定される。 Md30については化学成分と結晶粒径から決定されているが、

これらに対する時効の影響は、 M"C.析出によるクロムと炭素の固溶量減少だけ

である 。 この減少は計算上では逆に Md却の上昇をもたらすので、 Md却の低下を説

明できない。 しかし、 4Kの引張試験における引張変形挙動を検討すると、図5.3-

5.4から、 Nl-N3鋼は時効材の方が溶体化材に比較して伸びは大きく、引張強さ

はわずかだが低いことが知れる。引張強さは主に α'マノレテンサイト量により決

まると考えられるので、時効材は変形量に対するマノレテンサイトの生成割合が低

くなっていると言える。すなわち、 α'マノレテンサイトが生成された時の歪場が

次の α'マノレテンサイトを誘発する自触媒作用が、時効材では弱められたため、

Md30が低温調IJへ移行したと考えられる 。この自触媒作用についてReedは、平面的

な欠陥・歪場は α'7Jレテンサイト変態を促進するが、 3次元的になると母相の

強度が高くなるため加工安定化による抑制作用が現れると述べている L7:}113)。
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変形の進行とともに多くのこり系が働くので、平面的な応力・歪場は 3次元的に

変化する 。 この時、析出物は平面的な応力・歪場を乱すために、 α'マ Jレテンサイ

トの自触媒作用を低下させたと考えられる 。 したがって、時効材のMd3Dが低温

側に移行したものと考えられた 。

一方、 T-Md3Dが100K以上の安定オーステナイト域では単安定な場合と異なる傾

向を示す。明瞭ではないが、 T-Md3Dが大きくなるに伴い{申びは緩やかに減少する 。

T-Md3Dが大きいと、 α'71レテンサイト変態が起きないこととニ ッケル量の増

加により積層欠陥幅が小さくなるた め加工硬化率が減少する 。 したが って、生じ

たネッキング部の応力集中を加工硬化により支えることができず伸びの減少を招

くものと考えられる 。オーステナイト安定領域で時効材の4Kでの伸びが、図5.4に

示したように溶体化材に比較して低くなっている 。4Kではセレーションを示すが、

セレーション毎にネッキングを伴う 。ネッキングが進行すると応力の 3車由度が高

まるため、時効材では粒界析出物が微小ボイドを発生し易くなる 。 したがって、

溶体化材より低い伸びを示すと考えられる 。

( 3 )耐力

図5.2の4Kと77Kのデータにおいて、耐力の最小値がニ ッケノレ量に対して存在す

る。これは引張荷重に対して転位のとり変形に優先してマルテ ンサイト変態によ

る変形が起きるためと考えられる 。また、図5.2の4Kと77Kの結果から、 N3鋼の溶

体化材と時効材を比較すると、より変態しやすい時効材の耐力が低くなっている

が、 Nl鋼ではこの大小が逆になっている 。 NlとN3の両鋼とも、写真5.5に示した

ように、加工により 71レテンサイトを生じる。しかし、未変形時には、 Nl鋼では

4Kにおいては図5.7に示したように α'マルテンサイト変態が生じているのに対し、

N3鋼では生じていない。 したがって、変形によってのみ変態が生じる N3鋼では誘

起された 71レテンサイト変態による耐力低下が顕著に見られる 。 しかし、すでに

非等温 α'マノレテンサイトを含むNl鋼では、存在する α'マルテンサイトによる耐

力増加と加工誘起変態による耐力低下が同時に起きているため、耐力は両者のパ

ランスに依存し、耐力低下は顕著ではない。すなわち、準安定オーステナイトの

場合は、その安定度によって耐力は増加または低下することになる 。

( 4 )破壊靭性

図5.6に明らかなように K，eのニ yケノレ量依存性は 2領域に分けられる 。

低ニッケノレ側は α'マノレテンサイト変態の影響が現れていると考えられる。 Nl

鋼やN2鋼のように4Kで α'マノレテンサイトを含む鋼では、低温脆化を示す α'マノレ

テンサイトの量が少ないほどK氾が高くなると考えられる 。

N3鏑は4K冷却時は、オーステナイト単相であるが、前述のように変形により変
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態を生じる 。亀裂先端の製性域では、応力集中に応じた適度な応力緩和が変態膨

張・変態誘起塑性によって生じるため、常に亀裂先端の有効な K，値は低下する。

また、マルテンサイト生成による加工硬化が局所的な延性を有効に高めるためボ

イドの発生成長が抑制されていると推定された。したがって、亀裂進展を開始し

難く、高いK，eを示すと言える 。

高ニッケノレ側では、安定オーステナイトであり、積層欠陥エネノレギーが高く加

工硬化率が低いことから応力集中度が低いと考えられる 。 このため溶体化材では

ポイドを発生しにくく亀裂進展が起こり難くて、高い靭性示す。一方、時効材で

は粒界が粒内に比較して相対的に応力集中を招き易く炭化物を核としてポイド発

生が行われる 。 このために粒界破壊を示す。すなわち、オーステナイトを安定に

して、粒界近傍の加工誘起変態を抑制しでも粒界破域を防止できなかった。しか

し、高ニッケノレ由1)は時刻J後も延性に富んだオーステナイトが安定なため、図5.6に

示したように K，eの値としては高いレベルを維持している。

したが って、極低温での K，eを向上させるためには、破壊形態は別にして、オー

ステナイトを安定化させるか、または、 N3鋼のように変態誘起塑性を利用するこ

とが、 18Cr-Ni系鋼の時効材では有効と考えられる 。

ステナイトではニッケル依存性が非常に強く、非等温 α'マJレテンサイトの存

在が靭性の劣化を招いている 。15%NiのN3鋼では、非等温 7 1レテンサイトは存

在しないで、かつ加工誘起 71レテンサイト変態のために、亀裂先端にて有効な

応力緩和が作用して非常に高いK，eを示す。

6)時効材の4KでのK，eを改善するには、粒界析出物が存在する場合でも、その近

傍の応力集中を抑制lし延性を向上させることで可能と考えられる 。そのために

は、ォーステナイトを安定にすること、加工誘起変態塑性を利用することが有

効な手法と考えられる 。

5. 5 結言

オーステナイトの安定度を変化させた0.02C-18Cr-C10-30)Ni鋼の極低温におけ

る強度 ・延性と破犠靭性値に及ぼす700'Cx 75hの時効の影響を調査し、次の結論

を得た。

1)時効によりクロムを主とする M"C.が粒界に優先的に析出する。析出量はニッ

ケノレ量とともに地加する。また、 M"C.以外の析出はみられなかった。

2)引張強さに及ぼすニッケル量の影響は大きい。これは加工誘起マノレテンサイト

量とともに引張強さが増大するするために、オーステナイトの安定性に強く影

響するニッケルの効果が現れたものと考えられる。しかし、この傾向に及ぼす

時効の影響は小さい。

3)4Kと77Kでの耐力は、加工誘起 71レテンサイト変態による変形が転位のとりに

優先して低下する。時効により、この傾向が強調される。

4)準安定オーステナイトの場合は、溶体化材と時効材はともに Md30により、伸び

が整理できる。時効により、マノレテンサイトの誘起される率が減少して Md30が

低下する。{申びの最大値はM，，，の温度で現れる。

5)ニッケノレ量とともに4KでのK犯は増加するが、ニッケノレ量にかかわらず、破壊

形態が時効により粒内破犠から粒界破壊に変化し、 K，eは劣化する。準安定オー
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第 6 章 窒素およびニオブ添加オーステナイト系ステンレス鋼の

時効析出挙動と極低温での機械的性質

6. 1 緒言

極低温にて使用される超伝導マグネットには、現在NbTiの金属系超伝導線が多

く利用されているが、磁界を 12-16Tと高くするためには金属間化合物のNb，Snが

用いられる 。核融合炉用の商磁界用超伝導マグネットは外径が10m以上に及ぶと

言われており、寸法×磁界×巡転電流に比例する霞磁力は非常に大きくなる。こ

のため、大形の高磁界超伝導マグネットの構造材料には高強度 ・高籾性が極低温

で必要とされる 19)20)。

すでに前章で述べたように、 Nb，Snを用いた超伝導マグネットでは極低温用構

造材料がNb，Sn生成熟処理を受ける場合がある 。この熱処理は 650-750'Cで 50-

200hの時効に相当する。第 3章から第 5章に示したように、代表的な極低温用オー

ステナイト系ステンレス鋼のSUS304L. 316L. 321. 347と18Cr-(10-30)Ni鋼に対し

てこの時効が極低温での機械的性質に及ぼす影響を検討して、溶体化材に対して

靭性の劣化を生じることとその原因が時効中の粒界析出に起因した粒界破壊にあ

ることを指摘している。このため、耐時効性に優れた極低温用構造材料としてオー

ステナイト系ステンレス鋼を用いることは困難として耐熱用超合金を転用する動

きがある.，ト"2】， 05ト110)。しかし 、超合金の特性は優れている が、高価なこ と

と加工性と溶接性に劣ることが問題とされている 。

オーステナイト系ステ ンレス鋼をNb，Sn生成熟処理に耐える極低温用鋼と して

改良を試みた例としては、 SUS316LNにパナヅウムを添加して炭素を VCとして粒

内析出させ粒界へのM"C.を抑制したとの報告のみである 10 3) I 0・)0 

一方、第 4章での結果からニオプ添加鋼では粒界破域が抑制される傾向がみら

れること、および、未発表であるが22Mn-13Cr-5Ni鏑にパナジウム、ニオプ、チタ

ンを添加した場合の結果では"・〉、冷問加工後の時効によりパナジウム添加材は

延性が劣化することまたチタ ン添加材は強化元素の固溶筆紫と反応し凝固時に一

次析出物の粗大なTiNが形成される。このことから強度低下と靭性低下をもたら

すことが判明しているので、ニオブ添加が有効であろうと推定された。さらに、

第 5章に示した 18Cr-Ni鍋の時効後の極低温での延性が加工誘起 7 ノレテンサイト変

態により改善されることな ど延性と靭性を改善する方法を暗示する結果が得られ
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ている。以上を考慮して、具体的要求が提示された700.Cx 200hの時効後4Kでの耐

力 1000MPa，伸び 10%、破域籾性値150MPav'日という機械的特性を有するオーステ

ナイト系ステンレス鋼の開発を試みた 1】"。

実験は 2段階に実施した 。まず、実験 Iでは、マトリ ックスの強化は皇室素によ

る固溶硬化とし、粒界強化のためにはニオプを添加するとの考えで、 SUS304LN 

と316LNを基にニオプの効果を検討した。 SUS304LN，316LN系を選んだ理由は、実

用鋼に近い方が産業上利用されやすいと考えたためである。

さらに実験日では、結果的に優れた特性を示したSUS316LN系の鋼に対して、時

効中の析出挙動に大きな影響を及ぼ し、極低温での機械的特性にも影響の大きい

と考えられるリンとポロンの効果について検討した。

6 . 2 ニオブ添加の効果

6. 2. 1 実験 I

6. 2. 1 . 1 賦験材

表6.1に試験材の化学成分を示す。全鋼とも実験室での90kgの真空溶製を行った。

SUS304LN、316LNを基本とした鋼に それぞれニオプを0.05%と0.2%添加している 。

表6.1から知れるように、低温での強度確保のため窒紫が0.2%添加されている。ま

た、本実験ではリ ンの影響を避けるためリン含有量は0.003%と低いレベルに抑え

ている 。各インゴッ トは図6.1に示したように、 1050- 1200
0
Cで熱間鍛造、熱間圧

廷により 28mm厚さの鋼板とし、 1050
0
Cx 2h加熱後水冷の溶体化処理を行った 。 こ

の後、 700
0
Cにて75，200hの時効を施した。また、時効前に 10%の冷間圧延を加え

た鋼も実験に供している 。

6. 2. 1 . 2 実験方法

引張試験片は、図2.2に示した小形丸棒試験片を板厚 1/4の位置より圧延方向と

直角に採取した。常温、 77Kと4Kにて、インス トロン試験機に装着した容量2.5ト

表6.1 実験に用いたSUS304LN系鋼とSUS316LN系鋼の化学成分 (mass%) 

Stee1， Symbol C Si Mn P s Cr Ni M。 Nb N Nb/C 
AL 0.017 0.10 1.49 0.003 0.0020 17.10 9.99 0.055 0.210 5.50 

304LN 
AH 0.011 0.09 1.50 0.003 0.0013 16.92 10.05 0.210 0.205 19.10 

BL 0.010 0.10 1.48 0.003 0.0014 17.17 12.14 2.03 0.055 0.190 5.50 
316LN 

BH 0.010 0.12 1.44 0.003 0.0013 17.10 12.12 2.03 0.210 0.189 21.00 
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901<9 

28mml 

1050'Cx2h 

10、
?oo'C 
75h .200h 

Preparation process 01 $pecimen 

図6.1 試験材の準備工程。

ンのタ ー レットディスク型試験装置を用いて 115)、歪速度8X10・s-，に て引張試

験を行った。

破壊籾性試験片は、 25.4mm厚さのコンパクト 試験片とし、荷重方向を圧延方向

と直角に、亀裂進展方向を圧延方向に採取した。試験温度は4Kである 。予亀裂導

入条件、測定条件は第 2章 2節で述べた通りである 。

試験材は4Kに冷却後、玉水による腐食でミクロ観察を行った。時効析出物は、

抽出レプリカの透過型電子顕微鏡観察と抽出残査のX線回折により調査した 。X

線としては銅のKα線を用いた。引張試験と破域靭性試験後の試験片破面は走査

型電子顕微鏡で観察した。さらに、 4Kでの変形様式を調べるために 、板状引張試

験を4Kにて一定量変形あるいは破断後、薄膜作製して透過型電子顕微鏡にて観察

を行った。

6 . 2 . 2 実験結果 I

6 . 2 . 2 . 1 析出物

ニオプの多い鋼 (AH、BH) の75h時効材から 抽 出された残査の X線回折の結果

を図6.2に示す。 ニオプの少ない鋼 (AL，BL)の場合もピーク位置は同じであった。

図6.2に明らかなように、 CrNbNのピークが最も明瞭に観察された。Cr，Nのピーク

も明瞭であり、 Nb(CN)とCr..C.も認められた。ただし、 SUS304LN系の鋼では
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写真6.2 冷間加工後700'Cx 75h時効材の抽出レプリカ写真。a)AL鏡、
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図6.2 700'C x 75h時効材からの抽出残査のX線回折ピーク。

Cr，，c.のピークは明瞭ではない。両鋼とも CrNbNとCr，Nが主として析出しているが、

SUS304LN系の方がC口Nが多いようである。また、第 5章の単純な Cr-Ni鋼と比較

して、炭化物のM"C.が少なく蜜化物が多いことが特徴的である。

写真6.1に、 700'Cx 75h時効材の析出物の抽出レプリカ観察結果を示す。粒内に

析出している微小な析出物は、回折バター Yが得られなかったがEDX分析ではCr

とNbを検出している。また、やや粗大な棒状の析出物は同械に CrとNbを含み、

回折パターンから CrNbNと同定されるので、粒内の微小な析出物はCrNbNと考え

られた。ニオブ添加f置が多いほど粒内析出物が多くかっ大きい傾向がうかがわれ

た。粒界析出物は、 SUS304LN系はCr，Nが多く CrNbNも認められた。SUS316LN系

では粒界析出物はCrNbNが主体でCr，Nも観察された。 Cr"C.は量は少ないが粒界

析出が雨鋼ともに認められた。写真6.2に冷間加工後700'Cで75h時効を施した場合

の析出物を示す。冷問加工のない場合と 比較すると粒内析出物が小さくなり粒界

析出物が大き くなっている傾向が見られたが、 その差は大きくなかった 。SUS304

LN系の鋼では粒界にM"C.の析出が観察された。写真6.2-aは、粒界析出した

SUS316LN系の鋼での粒界析出物はCrNbNが主であり、 Cr，Nも認Cr"C.である。

められている。

7
 

0
0
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表6.2 700"C x 75h時効による 固溶窒素の減少量 (mass% ) 

Steel Symbol Cold Rolled 
←- 十
304LN-0.05Nb AL 0.013 0.014 

0.038 0.037 

0.008 0.008 

0.20Nb BH 0.028 0.028 

は、ニオプ添加の改善効果は認められず、むしろニオプ量の増加にともない破壊

靭性値は低下する傾向がうかがわれた。冷間加工は4Kでの破壊靭性値を約20MPa

..Jmの劣化させている。これに対して、 SUS316LN系の鋼では0.05%のニオプ添加材

は高い破域籾性値を示し、ニオプ添加の改善効果が認められた 。 しかし、添加

が0.2%と多くなるとその改善効果が失われる 。冷間加工は、 SUS304LN系と同様

に破壊籾性値を低下させ、ニオプ量が多いと低下の度合も大きくなる 。

写真6.3に、 75hの時効材の破壊靭性試験片の破面を示す。破面は、 0.05%ニオプ

添加で冷問加工なしの試験片のものである 。SUS304LN系の鋼では粒界破壊が観察

される。ただし、粒界にディンプ Jレをもっ延性的な破面となっている 。一方、

SUS316LN系の鋼では粒内ディンプルバターンを呈している 。

図6.4に、 4Kでの耐力と破壊靭性値との相関関係をまとめたものを示す。白抜き

の記号は冷問加工を施した場合、黒の記号は冷間加工のない場合のデータである。

図中の直線は、 NISTが発表している AISI304系の溶体化材の平均値である'"。冷

間加工材は一般に 、耐力は増加するが破著書籾性値が低下する 。4Kでの耐力と破壊

靭性のバランスを比較すると、 SUS316LN系が304LN系より優れていることが知れ

る。特に 、0.05%ニオプ添加のSUS316LN系の鋼(BL)は、溶体化材と向レベノレかそ

室化物の析出による回溶窒紫の減少量を化学分析にて測定した結果を、表6.2に

まとめている 。ニオプ盤が多いと国溶窒素の減少量が多くなるが、 SUS316LN系の

鋼の方が304LN系と比較して減少量が小さい。また 、冷間加工による固溶窒素の

減少量の変化は、両鋼とも認められなかった。

6 . 2 . 2 . 2 引張特性と破接靭性値

引張特性については、前主主までと同様に時効材(7000Cx 75h)と溶体化材には大

きな菱は見られなかった。時効材の4Kでの破壊靭性値をニオプ量にたいしてプロッ

トした結果を図6，3に示す。図中の黒丸は冷問加工のない場合の平均データで、白

丸は 10%の冷問加工を施した場合のデータである。またニオプ無添加の比較デ ー

タとして第 3章のSUS304L，316Lの測定値をあわせて示した。 SUS304LN系の鏑で

里
4K Solid mark : not Cold RoJled 

Open mark : Cold Rolled 

-
凶
的
由

c
z
m
コ
o
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く。、に
由
」
コ

H
U
巾
」
H
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ワOO'CX?5h 

。。
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図6.3 700"C x 75h時効材の4Kでの磁壇観性値のニオブ量依存性。

.、Oはそれぞれ冷間加工率0%、10%の場合のデータである。

写真6.3 7∞oc X75h時効材の4Kでの破壕靭性絞験片の破面。 a)AL鏑、
b) BH鋼
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れ以上の耐力・破域靭性バランスを示している。

この良好な特性を示したSUS316LN系の鋼 (BL) について、 700.Cの時効では粒

内、粒界の微細なCrNbNは約25hの時効で観察され、約50hで微細なCr，Nの粒界析

出開始が認められた。 7∞℃の時効による 4Kでの機械的性質を時効時間にたいし

てプロットした結果を図6.5-6.7に示した。図6.5-6.6には、耐力 ・引 張強さ・伸

び ・絞りの引張特性を示しているが、これらに対する時効時間の影響は非常に小

さい。すなわち、引張特性に対する時効の影響はほとんどないと言える。図6.7で

は、測定された破壊籾性値の最大と最小を示し、その聞の斜線の範囲にデータが

あるが、 75hの時効では破壊靭性伎の劣化は明瞭でなかった。 200hでは 160-190MP

a..j百までに劣化していることが知れる。しかし、破嬢籾性試験片の破面はディン

60 

2()() '()() 

Aging Time. h 
プルを示していた。

8L鎮の4Kでの伸びと絞りの時効時間依存性。時効温度は700.Cである。図6.6
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時効温度は7∞℃である。

6 . 2 . 2 . 3 SUS316LN系鋼の4Kでの変形挙動

4Kでの変形様式を調べるために、組織観察を行ったところ、 4Kで12%までの引

張変形では α'71レテンサイトは誘起されないが、それ以上の変形では誘起され

ていた。 45%変形後の破断試験片を X線による組織の定量化を実施した結果では、

α'マノレテンサイトが約80%を占め、 εマノレテンサイトはほとんど検出されず残部

はオーステナイトであった。写真6.4に、溶体化材の4Kでの引張破断後のミクロ組

織を示す。写真6.4-aは、弾性変形のみを加えたつかみ部の組織であり負荷による

塑性変形や変態の痕跡は見られないが、写真6.4-bは試験片平行部の組織で、各結

晶粒内で直線的な変形帯が認められる。 700'Cx 75hの時効材で未変形と 3.4%、 9.3

%の引張変形を加えた試験片の透過電顕写真を写真6.5に示す。未変形の写真6.5-a

には、粒界にわずかな析出物が見られるのみである。また、焼鈍双晶も観察され

ている 。3.4%変形の写真6.5-bでは、積層欠陥が多く見られ、一部の縞模様の不明

瞭な ε71レテンサイトが観察される 。写真6.5-cの9.3%変形材では、積層欠陥以外

に多数の εマルテンサイトが生じている。この3-9%での変形様式は、溶体化材

でもほぼ問機であった。写真6.6-6.7に溶体化材の4Kにて45%の引張変形で破断し

た試験片の電子顕微鏡写真を示す。写真6.6は代表的な視野であるが、ラス状の α'

写真6.4 BL鋼の4Kでの引掻鼠験材のミクロ組織。a)弾性変形部、 b)45%変形部

写真6.5 BL鋼時効材の透過電顕写真。 a)未変形材、 b)3.4%変形材，

c) 9.3%変形材
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BL鋼の4Kでの45%変形部の透過電顕写真 (未変態オーステナイト部)。

A部は双品を含み、黒丸で示し指数付けしたた回折パターンはC部と同

一方位である。電子線はオーステナイトの[110]に平行に入射している。

B部は電子線が[112]に平行に入射している。C部には εマルテンサイト

が認められ、その面指数を示す。

写真6.7
BL鏑の4Kでの45%変形部の透過電顕写真 (代表的視野)。

A部は来変態オーステナイトと α'マルテンサイトの混合組織で、面指数

はオーステナイトのものである。B部はα'マルテンサイトであり、回折

パターンはA郊の α'マルテンサイトのものと同一である。電子線は才一

ステナイトの[110]とα'の[311]に平行である。

写真6.6

C部)は、電子線回折バターン(解析図の黒丸〕の示すように同一方位を有する

オーステナイトである 。ただし、電子線回折バターン(解析図の白丸)から知れ

るように、 A部は双昂を含んでいるが、 ε"'lJレテンサイトの回折斑点は観察され

なかった。一方、C部には双晶ではなく εマルテンサイトの回折斑点が確認され

"'lJレテンサイトが観察される。写真6.6のA部は下の電子線回折のバタ ーンから α'

マノレテンサイト以外にオーステナイトの存在も確認できるので 、A部は α'マ Jレ

ている。

テンサイトと未変態オーステナイトの 2相組織になっていることが知れる 。 B部

は電子線回折結果から、 A部と同じ方位の α'マルテンサイト単相である。

写真6.7には量的には少ないが未変態のオーステナイト域の組織を示す。斜めの

帯状のB部は、回折パターンより A，C部との境界が{111}のオ ーステナイトであ

ると判明しており、焼鈍双晶と考えられる 。帯状組織 CB部)の左右の領域 CA、

- 95 -
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6 . 2 . 3 考察 I

6 . 2 . 3 . 1 ニオブと窒棄の効果

第 3- 5主主で示したように、 Cr-Ni系オーステナイト系ステンレス鋼では、時

効による析出は粒界でのM"C.が主体で、ニオプ添加のSUS347ではM"C.とNbCが

主体と考えられているが、窒紫を0.2%と多量に含有する本試験材では炭化物より

むしろ窒化物 (CrNbNとCr，N)が主に析出していた。したがって、ニオプの効果

をSUS347と同じ炭素をNbCとして固定する安定化とは考え難い。

表6.2に示したように、 SUS3161N系の0.05%Nb添加材の国溶窒素の減少は0.008%

である。窒紫とニオプの原子量を 14，93とすると、 0.008/14= 5.7 X W-‘であるの

で窒素がCrNbNとして析出すると仮定すると 5.7x W-' x 93= 0.053( %)のニオプを

必要とする。これはニオプ添加量とほぼ一致する。 0.2%Nb添加の場合も同様で

ある。現実には、固溶ニオプやCr，Nの析出があるが、 SUS3161N系ではニオプの

ほとんどはCrNbNとして析出しているものと推定される。これに対し、 SUS3041N

系の鋼では、固溶窒紫の減少量がSUS3161N系よりも多い。これは、図6.2でSUS304

1N系ではCrNbN以外にCr，Nのピークが高いことから知れるようにCr，Nの析出が

多いためであろう。ニオプについては、 SUS3161N系と同様にCrNbNとしてほとん

どが析出すると考えられる。

冷問加工による格子欠陥導入は優先析出サイトと転位に沿った高速拡散路の増

加をもたらすため、冷問加工材は析出物が増加すると予想された。しかし 、写真

6.1、6.2の抽出レプリカ観察からはそうした顕著な増加は認められず、わずかに粒

界析出物の粗大化と粒内析出物の微細化の傾向が見られたのみである。したがっ

て、その程度は大きくないが、冷間加工によりクロムとニオブの粒界への拡散促

進効果があり、粒界析出物の粗大化が起き、粒内ではニオプの枯渇により CrNbN

の成長が停止したものと考えられる。

ニオプは時効中に窒素を消費してCrNbNを析出させるので、多量のニオプ添加

は強化元紫としての固溶皇室紫を減少させ、耐力の低下を引き起こす。実際図6.4に

も、ニオプ置の多い鋼が耐力が低いことが示されている。また、ニオブの多量添

加は析出物の増加と粗大化さらには連続化を招くことから図6.3のように破壊靭性

値の低下を招くものと推定される。

固溶窒索量は、ニオブ量に応じた窒化物析出により減少するが、なお高いレベ

ノレにとどまっている。国溶窒紫は炭素と同じく侵入型元索であるため、炭素の拡

散路を占領することで炭素の拡散を抑制する効果がある 16 s)。クロムの拡散にた

いしても塗紫は抑制効果があるとの報告もある 115)。す江わち、固浴室索には、

M"C.の粒界析出を遅らせるか抑制する効果が期待できる。

ニオプと窒素の添加により、 CrNbNが粒界析出してM"C.の粒界析出を抑制し

ている SUS316LN系の鋼では写真6.31こ示すように粒界破壊を示さない 。 このこと

から、 CrNbNは粒界破嬢の起点になり難いといえる 。一方、 SUS3041N系では部分

的に粒界破墳を示すが、これはCr，Nが多いためと考えられる， ，・ 3。

6 . 2 . 3 . 2 SUS316LN系鋼の機織的性質

SUS3041N系と 3161N系では、時効後の4Kでの破犠靭性値に及ぼすニオプの効果

に差がみられた。両者の組成の大きな違いとしてSUS3161Nにはモリブデンが含ま

れている。 Briantは、鋭敏化抑制にたいしてモリブデンは単独では効果がないが、

皇室紫と共存すると窒素の鋭敏化抑制l効果を高めると報告している 177)1 78)。した

がって、皇室索の鉱散抑制効果がSUS3161N系の鋼に比較して弱いため、 SUS3041N

系の鋼のほうがクロム化合物Cr，Nが多い 。Cr，Nは靭性に悪影響を及ぼすとされ

ているのでけ')、開発鋼のベースとしては、 SUS3161N系が優れていると言える 。

注目すべきは、 SUS3161N系の鋼は粒界に主にCrNbNが析出しているが、 4Kでの

破壊靭性試験でも粒界破墳を示さず、破壊靭性値が高いことである 。第 3章の写

真3.5では、粒界にM"C.が析出したSUS3161が粒界破墳を呈することを示したが、

この破嬢様式の差を考慮すると M"C.に比較してCrNbNは粒界破壊の起点になり難

いと言えよう。しかし、ニオプが0.2%添加された鋼では、 0.05%ニオプの場合に

比較してCrNbNが粒界および粒内で粗大化し K，cが劣化するため、開発目棋に対

してニオプ量を最適化する必要がある。 700"Cx 200hの時効後4Kでの耐力 1000MPa、

伸び 10%、破媛靭性値150MPa.J而という本開発目標を達成するには、図6.5-6.7の

結果から知れるようにSUS3161N系の鋼に0.05%程度のニオプ添加が有望である。

0.05%のニオプを含有したSUS3161N系鋼 (B1) はMd却は 110Kであり、 4Kでは写

真6.4-6.7に示したように、約12%迄の引張変形に対しては積層欠陥および εマ Jレ

テンサイトを伴った変形を示すが、強磁性の α'7)レテンサイトは生じない。す

なわち、本鋼は4Kでの通常の使用中に α'マノレテンサイトが誘起して強磁性化す

る虞れはない。また、第 5章でのN3鋼 (MdJO=108K)と同様に、本鋼は加工誘起

α'変態を適度に生じて高い破嬢靭性値を有することが期待できる 。

以上の考察から、 Nb，Sn生成熱処理後も4Kにて非磁性・高強度・高靭性な構造

材料の開発要請に応えられる材料として、 SUS316LNをもとにニオプ・窒素を適

添加した改良鋼を提案できる見通しが得られた。本鋼の特徴としては、 SUS347の

ような安定化熱処理を必要とせずに粒界破墳を防止でき、優れた耐力・破壊靭性

値バランスが4Kで得られることである。しかし、試験材は通常のオーステナイト

系ステンレス鋼と比較するとリン量が低いため、リンの影響を調べておく必要が

ある。これについては次節で述べる。

氏
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6 . 3 リンとポロンの修響

SUS316LN系の鋼に適量のニオプを添加することにより、 Nb，Sn生成熟処理に耐

える高強度・高靭性の極低温鋼が得られることを前節で述べた。この熱処理相当

の時効の影響に対しては微量元紫が大きな効果を及ぼす場合が有る。マノレテンサ

イト鋼の報告から L7 9}、時効による特性劣化を促進すると予想されるリンは特に

注意すべき元紫である。前節の試験材はリン含有量を0.003%まで下げて 、 その影

響を避けて実験を行ったが、実用材料として安定した耐時効特性を得るにはリン

含有望の限界を明らかにしてその量的制御が重要であると考えられる。この観点

より、リンの極低温での機械的性質に及ぼす影響を調べるとともに、リンの影響

を抑制すると考えられるポロンの影響についても検討した。

6. 3. 1 実験 E

6 . 3 . 1 . 1 試 験材

表6.3に示す組成のSUS316LN系の鋼を、 90kg鋼塊にて真空溶製した。基本成分は、

前節で述べたFe-0.01C-12.SNト17Cr-2Mo・0.2N-0.OSNbであるが、 A-D鋼はリン量を

0.003%以下から 0.036%まで変化させ、 E，F鋼はポロンをそれぞれ28ppm，41ppm添加

したものである。試験材のM，，，は，.・ J、約110Kである。各試験材は 1200.Cにて2hの

加熱後、 8Smm厚さのスラプに鍛造した。続いて 1200.Cから 1000.Cの聞で圧延によ

り28mm厚さの鋼板としたのち 、1100.Cで2hの加熱 ・水冷の溶体化処理を施した 。

この後、各鋼板を分割して6S0.C，700.C， 72S.Cにて7Shまたは200hの時効を施して、

溶体化材とともに実験に供した。

6 . 3 . 1 . 2 実験方法

前節!l6.2と試験片準備と観察・測定の方法は基本的には同ーである。ただし、

冷間加工の検討は行わなかった。また、ボロンの偏析調査のために α線のフィッ

ショントラック法による観察を行った。

表6.3 実験材の化学成分 (mass%) 

I C Si Mn P S N 円"ト一一→一一一一一 ..... '>'UI r ，::， N1 (;r Mo N Nb B 

A I O.O!氾 0.12 1.29 <0.003 0.0057 12.40 17.05 2.03 0.210 0.053 ー

B 0.009 0.11 1.27 O.O(泡 0.0059 12.42 17.24 2.02 0.218 0.048 
C 0.010 0.12 1.27 0.016 0.0041 12.42 17.16 2.01 0.203 0.047 
D 0.009 0.13 1.29 0.036 0.0052 12.44 17.31 2.01 0.199 0.049 
E 0.008 0.14 1.26 0.007 0.0056 12.70 16.91 1.96 0.202 O.OSO 0∞28 
F 0.009 0.12 1.28 0.007 0.0051 12.72 16.96 1.97 0.205 0.050 0.0041 

- 98一

6. 3. 2 実験結果 E

6. 3. 2. 1 時効による組織変化と析出物

写真6.8に溶体化状態での光顕によるミクロ組織を示す。 A-D鋼はやや混粒で

あるが粒度番号は約5、E.F鋼は約4である 。 時効による光顕組織の変化は明瞭

には観察されないが、時効により粒界が腐食され易くなり粒界が丸みを帯びる傾

向がリン量の多い C-D鋼にうかがわれた。

A鋼の700.C時効中のピッカース硬度変化を200hまで測定した結果を図6.8に示す

が、硬度は 180士3の範囲で、変化は小さかった。すなわち、析出に伴う硬化は観

察されなかった。

析出物の抽出レプ 1)カ観察については、溶体化材ではわずかな未回溶の析出物

が見られるのみであった。これらは、 EDXでクロムとニオプが検出されることか

ら前節と問機に CrNbNと考えられた。
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写真6.8 A-F鏑溶体化材のミク口組織。

99 -



316LN-O.05Nb 

主…l J 

Aged at 7oo'C 
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図6.8 A鋼の時効時間に対する硬度変化。時効;温度は700.Cである。

700.Cで75h時効材の抽出レプリカの電顕写真を写真6.9に示す。全試験材におい

て粒内には微細な析出物がほぼ均一に観察された。 これは、前節と同様に電子線

回折バ ターンが得られなかったがクロムとニオプを含むことと X線回折の結果も

考慮すると、 CrNbNと考えられた。 リン量の少ないA鋼の粒界には析出物がほと

んど見あたらない。 B.C鋼では析出物の見られる粒界が散見されたが、 C鋼の

ほうがその割合が大きい。すなわち、リン量の増加とともに粒界析出物が多くな

る傾向がうかがわれ、リン量の最も多いD鋼では大半の粒界に析出物がみられた。

ボロンを含む E，F鋼はリン量の少ないA鋼と同様に粒界析出物は少なく、リン

が同じ B鋼と比較しでも粒界析出物が少ない。粒界析出物の種類は、 M"C，は

少なく CrNbNが主体であったが、リンの多いD鏑ではCr，Nが多く、また少量なが

らFe，Moが観察された。

700.Cで200h時効材の他出レプリカによる析出物の観察結果を写真6.10に示す 。

粒内にはCrNbNが75hの場合と問機に析出している 。一方、粒界析出物は時間とと

もに量が増加しているがM"C，は相対的に減少している 。A鋼から D鋼へとリン

量増加とともに析出量が多くなり、 CrNbNに比較してCr，Nが多くなる傾向が観察

- 100 -
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写真6.9 A-F鋼の700"Cx 75h時効材の抽出レプリカ写真。
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写真6.10 A-F鋼の7∞.Cx 200h時効材の抽出レプリカ写真。
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された 。一方、ポロン添加のE，F鋼は、同じリン量のB鋼に比較して、粒界折

出物が少なくかっ小さい。 ポロンと窒素が存在すると低合金銅ではBNを析出す

ると報告されているが lao)、本実験ではBNを検出していない 。 また、写真6.11に

D鋼を700'Cで200h時効材で観察されたFe，Moの例を示すが、リン量の多い C，D

鋼で観察されている 。写真6.11の灰色に見える析出物はCr，Nであり、黒〈見える

のがFe，Moで‘ある 。円で囲んだFe，MoのEDX分析結果をあわせて示しているが、

モリブデンのピークの左に低いピークが観察された。 このピークはニオプのピー

ク位置に近いが、高エネノレギー側のピークも調べた結果リンのものと同定された。

700'Cで200h時効した A，D，F鋼の抽出残査のX線回折バターンを図6.9に示す。

75h時効材に対する図6.2のパターンと A鋼のバターンを比較すると、 CrNbNにた
30 
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28 

C 700・CX200h 

50 

いしてCr，Nが増加していることと Cr"C，のピークがない乙とが知れる。また28= 

34.3
0
のピーヲは図6.2には見られなかったが、今回の測定では全試料に見られた。

このピークはMo，Cの強度比20の{100}に相当するが、強度比100の{101}ピークが

28 = 39.5。に認められていない。抽出レプリカ観察でも Mo，Cは認められていない

30 

D鋼の7∞'Cx 200h時効材から抽出したCr，NとFa，Mo。
右下は円で箇んだFa，MoのEDX分析結果。

写真6.11

A、D、F鍋の700'Cx 200h時効材からの抽出残査のX線回折ピーク。

a) A鋼. b) 0鋼.c) F鋪

図6.9
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700 C X200h 
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一ー一.

1∞μm 

700'C X 75h 

Solutioned 

写真6.12 0， E鋼75h時効材のホ・ロンのα線フィッシ ョントラ ック像。
a) 0鋼、 b)E鏑

。

ため、むし ろ存在が認められている MnSの{200}ピークと考えられる 。 1)ンの多い

D鋼はFe，Moの広が った{112}ピークが2fJ =45。に現れていることと Cr，NがCrNbN

より高いピークを示していることが特徴的である 。ポロン添加の F鋼では A鋼と

同様にCrNbNとCr，Nのピークを示す。

リン量の多いD鋼と、ボロン添加の E鋼の700'Cで75hの時効材のポロンの偏析状

態を写真6.121こ示す。D鋼ではポロンの粒界偏析は当然見みられないが、 E鋼で

は粒界偏析が明瞭に観察される 。また、ボロン添加の E鋼では浴体化材で もボロ

ンが粒界には偏析していたが、写真6.12に示したように、時効後もなお粒界にポ

ロンが偏析している 。

図6.10 溶体化材と時効材の4Kでの耐力のリ ン量依存性。図中の白丸は窒素量の

影響を考慮して補正したデータである。

1200 700C x 200h 

. ____  ーー~・・ • • 
ト 700"c X 75h 

• 
----------・-・

ト Solutioned 

• 
O :::三三三九・一一・
ト ー

6 . 3 . 2 . 2 引 張 特性

4Kでの引張獄験における応カ ー変位曲線にはセレ ーションが観察されたが、溶

体化材と時効材では応力 一変位曲線の形には大きな差はみられなかった 。 これは

前章までの報告と一致している 。また、リン、ボロン量の応力一変位曲線への影

響も見られなかった。

図6.10に液体化材と時効材 (700'Cにて75hと200h)の4Kにおける耐カをリン量に

対してプロットした結果を示す。黒丸が実験値であるが、窒素量の差の影響があ

るため、溶体化材では高橋らの結果から補正して‘"、 0.21%Nと仮定した値を自

丸で示しである 。 図6.11には、 4Kでの耐力に及ぼすボロンの影響を同様にプロ ッ

トした結果を示す。比較用 のポロ ン無添加鋼としてはリン量が等しい B鍋を選ん
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図6.11 溶体化材と時効材の4Kでの耐カのボロン量依存位。図中の白丸は窒素量

の影響を考慮して補正したデータである。
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でいる(以下同じ)。溶体化材に対しては窒3軽量を E-F鋼の平均値0.203%に補

正した値を白丸で示している。溶体化状態では補正値を考慮すると、リンとポロ

ンの耐力に及ぼす影響はみられない。時効材も溶体化材と同様な傾向を示し、リ

ンとボロンの耐力への影響は見られない。

図6.12に、 75h時効した A. E. F鋼の4Kでの耐力を、時効温度に対してプロッ

トした結果を示す。 700'C以下の温度では時効温度の影響はほとんどみられない

が、ポロン含有のE.F鋼は、 725'C時効材が他の温度のものに比較して4Kの耐

力は約50MPaの低下を示した。 B-D鋼はA鋼と同様に、 4Kの耐カは時効温度依

存性を示さなかった。

図6.13に、溶体化材と時効材(700'Cにて75hと200h)の4Kでの破断伸び(以後伸び

と呼ぶ)のリン量依存性を示す。試験材ごとにみると4Kの伸びは時効により最大4

%程度の低下を示すが、伸びは44-49%でほぼ一定であり 1)ン量に対する依存性

は小さいようである。図6.14に、 4Kでの伸びのボ ロン量依存性を示すが、 46:t2% 

の範囲でほぼ一定でありポロン依存性も明確ではない。

4Kでの引張試験の破面について見ると、ポロン添加のE. F鋼では、熱処理条

件にかかわらず全て粒内破壊のディンプノレを示した。一方、 A-D鋼では 、溶体
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図6.12 A、E、F鋼の75h時効材の4Kでの耐力に及ぼす時効温度の影響。
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化材は全てディ ンプルを呈したが、時効材は時効混度が高くほど、また時効時間

が長いほどディンプルパターン中の粒界破面割合が増加していた。写真6.13に、

A-D鋼の7∞℃にて200h時効材の4Kでの引張破面を示す。 A鋼では粒界に沿った

と考えられる 2次官亀裂が部分的に見られるのみであるが、 B.D鍋とリン量が増

すとその釦l合が地加している 。そして、D鋼はほぼ全面が粒界破面を示した。

写真6.13 A-D鎮の700'CX 200h時効材の4Kでの引猿破面。

a) A鋼、b)B鋼、 c)C鋼、 d)D鋼

6. 3. 2. 3 破犠靭性値

溶体化材と 700'Cでの75hおよび200h時効材の4Kでの破壊靭性値K，eのリン量依存

性を、図6.15に示す。浴体化材はリン量が0.015%を越えるとリン量とともに K，eが

緩やかに低下する傾向がみられるが、その程度はわずかであり、リンの影響は小

さい。 75hの時効では、 B-D鋼は溶体化材より約30MPa.J百のK氾劣化が生じ、 リ

ン量とともにK院が緩やかに低下する傾向がうかがえる。さらに長時間の200hの

時効材ではリ ン量とともに K，eが顕著に低下し、 0.036%のリンを含有する D鋼の

K氾は 、75h時効の 185MPa.J高から 120MPa.J百へと 65MPa.J百の減少を示している。

図6.16には図6.15と同機に4Kでの K，eのボロン量依存性を示す。溶体化材はボ ロン

添加により K，eの減少を示している。しかし、時効材では75hおよび200h時効の両

方に対してボロ ン添加による K，eの改善がみられ、 28ppmポロン添加により K，eが
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30-40MPa.Jmだけ向上している。また、ポロンの過剰添加は K犯を低下させる傾

向が観察された。

写真6.14に、 700.Cにて200hの時効材の4Kでの破壊靭性試験片の破面を示す。 A

鋼はディンプノレを示すが、 B鋼ではディンプノレ以外にわずかだが部分的に粒界破

面が現れ、 C.D鏑ではほぼ全面に粒界破嬢を示している。すなわち、 A-D鋼

とリン畳が増すにしたがって粒内破緩から粒界破壊へと変化している。一方、ボ

ロン添加の E.F鍛は全面にわたり典型的な粒内ディンプル破面を呈している。

また、これらの破面での比透磁率は、全試験材で1.I0:t0.05であり、第 5章のN3鋼

と同様に変形により α'マノレテンサイトが誘起きれている。

図6.17に、 75h時効した B-F鋼の4KでのK胞に及ぼす時効温度の影響を示す。

B-D鏑は時効温度が高くなると K，eは低下し、特にリンの多い C.D鋼は725.Cで

大きく低下している。リンの少ないB鋼は C.D鋼ほど時効温度による Kほの差は

みられない。一方、ポロン添加の E.F鋼は時効混度によるK胞への影響は B-D

鋼に比較して小さい。 E鋼のK，eは時効材が溶体化材より高くなっているデ ータ

も見られるが、時効温度の影響は大きくない。このE鋼が時効材の中では最も高

いK，eを示している。

図6.18にA-F鋼の700.C時効材の4Kでの K，eを時効時間に対して整理した結果

を示す。 A-D鋼は時効時間とともに K，eが減少してゆくが、その程度はリン量

が多いほど顕著である。一方、ポロン添加の E.F鋼は75hで溶体化材と同等かそ

れ以上のKにを示し、 200hでは溶体化材以下のK応となっている。この時効時間に

写真6.14 A-F鏑の700.Cx 200h時効材の4Kでの破犠靭性試験片の破面。
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たいする依存性は図6.17に示した時効温度に対する依存性と類似しており、リン

量の多いほど時効温度依存性が顕著であり、ポロン含有鋼では依存性が小さい結

果となっている 。

( b ) ボロンの影響

ボロンが粒界に偏析しやすいことは、よく知られている" ・)111)-1 a判。 Kar1ssonら

は、 2次イオン質量分析器を用いた詳細な観察を行い、 SUS316の溶体化材でもボ

ロンが粒界に非平衡偏析することを報告している 181)。彼らによると、ボロンは

空孔と結合し、冷却中に笠孔がシンクとなる粒界に吸収されるためボロンも粒界

に拡散する 。 このとき、ボロンは空孔のシンクとならない双品境界には偏析しな

い。また、ポロンの偏析場所にはリンの偏析が観察されないとしている 。

本試験材を溶体化後水冷すると 300C/s程度の冷却速度が予怨されるが 1・0)、

Karlssonらは、この程度の冷却速度のときにポロン偏析が顕著であるとしている。

本実験でもポロン添加の E，F鋼ではボロンが粒界に偏析していることがフィッ

ショントラック法により確認されている 。 したがって、 Kar1ssonらのリンとボロ

ンは共存しないという結果を考慮すると、ボロン添加のE，F鋼ではボロンがリ

ンに先立ち粒界偏析することになる 。 このためリンの粒界偏析が制限されるか、

抑制されることになる。

写真6.9-6.10に示したように、 E，F鋼ではBNの析出はなく、間程度のリン含

有量の B鋼と比較しでも粒界析出物が少ないことから、ボロンによる粒界析出抑

制効果が見られる 。 したがって、ポロンはリン偏析による粒界析出促進効果を抑

制したと言える。このため、ポロン添加の E，F鋼は、写真6.9-6.10に示したよう

にリンをほとんど含有しないA鋼と同様にC口Nの粒界析出が少なく、 Fe，Moの析

出も抑制されている。

すなわち、ポロンはリンよりも速く粒界偏析するが、偏析に伴いほう化物や他

の析出物の粒界析出を助長しない。むしろ、リンの粒界偏析を抑制する効果が大

きいことが、実験的に確認できたことになる。したがって、リンの粒界析出促進

を抑制する元索として、ポロンを利用することが有効であると言える。

6 . 3 . 3 . 2 機械的性質への時効の影響

( a )引張特性

リンとボロンは時効中の析出に影響を及ぼす。 SUS316ではリン添加による炭化

物の粒内析出、特に転位上への析出が生じ、クリープ強度の向上が認められてい

る lil)。しかし、図6.10に示す様に、リンによる4Kでの耐力の増加は認められて

いない。これは本試験材の粒内析出物が写真6.9-6.10に示したように、転位上に

析出していないので、リ ンによる強化は実現しな かったと考えら れる 。また、 析

出物が炭化物でな く室化物であることで、皇室化物析出に伴う析出硬化と固浴室紫

の減少による固溶硬化の低下が考えられるが、図6.10-6.11に示したように700
0

C

時効材の4Kでの耐力に及ぼすリ y とポロンの影響は、時効前の回溶釜索量を勘案

6. 3. 3 考察 E

6 . 3 . 3 . 1 析出に及lますリンとポロンの影響

( a ) リンの影響

リンは時効により粒界に偏析することがSUS304L，316L， 321でも報告されている

は')・ 181)。炭化物M"C.については偏析したリンが析出物の核発生を促進すると

いわれている はり→口、 しかし、本実験ではM"C.の粒界析出は少なく、主な析

出物は釜化物のCrNbNとCr，Nである 。 これらの析出に及ほ‘すリンの影響を報告し

た例は見あたらない。

リン!ilを変えたA-D鋼の析出物観察結果を比較すると、写真6.9-6.10に見ら

れたようにリン最が多いほど粒界析出物の大きさと量がともに増加する傾向がみ

られた。 この傾向は時効時間および時効温度とともに顕著になっている。粒内析

出したCrNbNは固浴ニオプの枯渇のため時効時間による量的変化は本実験の範囲

では見られないが、粒界析出したCrNbNは時効時間とともに相対的に減少して、

Cr，Nが増加する傾向がある 。 また、リン量の多い場合は写真6.11のようにFe，M。

がさらに粒界析出する。すなわち、本試験鋼においてはリンは粒界析出を助長す

ると言える 。 リンは粒界偏析するのでは 1ト 111)、リンは拡散を促進するよりも粒

界での析出物生成に影響を与えるものと考えられる。特に、写真6.111こ示したよ

うに粒界析出したFe，Moにリンが含まれる事実は、 Fe，Moの核生成 ・成長にリン
が関与していることを示唆している。したがっ て、 Cr，NとFe，Moにたいし ても、

M"C.の場合と問機に 1・5)18‘ヘリンは粒界での析出サイトを提供し析出物成生を

容易にすると推察されるが、現段階ではまだ、そ のメカ ニズムを明かにできて い

ない。詳細な検討にはさらに研究が必要である。

実用的な観点からは、 1)ンが17Cr-12Ni-2Mo-0.05Nb-0.2N鋼での窒化物の析出挙動

に影響を与えるが、その結果、粒内析出ではなく粒界析出を助長することが本実

験から明確になった。後述するが、粒界析出物が4Kでの機械的性質を劣化させる

ため、開発鋼の目標特性を達成するには、粒界析出物の影響すなわちリンの影響

を考慮す る必要性が確認された。したがって、リ ンの懇影響を避けるためには不

純物レ ベルとしてのリン含有量を低く制限するか、または、リ ンの効果を抑制す

る他の元索の添加が必要であることが言える。
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するとほとんど見られな"0さらに、図6.8に示したように時効による硬度の経時
変化もほとんど見られな L、。固浴室索減少による軟化については、表6.2に示した

結果をTakahashiらの耐力予想式にあてはめると・， )、30MPa以上の低下となるは

ずである。この軟化が観測されないのは隻化物析出による硬化が同時に起きてい

ると考えざるをえない。すなわち、時効中に回溶窒素減少による軟化と窒化物析

出による硬化がつりあうため、析出物の量にかかわらず浴体化材と同程度の耐力

を維持すると言える。このため、リンとポロンが析出挙動に影響があるにもかか

わらず、両者が4Kでの耐力に及ぼす影響は小さいと考えられる。

一方、実用上は、 4Kでの耐力を窒素の固溶硬化によりかなりの精度で予想でき

る簡便さがあり、合金役計が容易となる利点がある。ただし、図6.12においてボ

ロン添加のE，F鋼の725.C時効材の耐力が低い点については、新たな窒化物析出

による固浴室索震の減少が原因と予想されたが、室化物の定量分析、抽出残査の

X線解析、抽出レプリカ観察では、耐力低下のない700.C時効材との差がみられず、

原因究明には至らなかった。この点についてはさらに研究が必要である。

準安定オーステナイト鋼の時効材の伸びが野原らのM.30により ，.・〉整理できる

ことを第 5章で報告した。このM"，の推定式は窒素が0.038%以下のデータから作

成されているが、高~紫含有の本試験材にも適用できるとすると、 M"，は約 110K

となる。図5.8の結果をそのまま適用すると、時効材の伸びが変態誘起塑性のため

溶体化材の伸びを数%程度上回ることとなる。ところが、図6.13，6.14に示したよ

うに、 4Kでの伸びに及ぼす時効とリン、ボロンの影響を、約5%のばらつきを有

するデータから明確に見出すことはできなかった。すなわち、データ誤差の問題

か高室索含有鋼には推定そのものが成立しないのか現状では区別できていない。

また写真6.13に700.Cで200h時効材の4Kでの引張破面を示したが、リン量の多い

D鋼で粒界破壊を示している。しかし、この場合でも伸びは減少していない。こ

の時のA-D鋼の絞りを調べると約75%と大きい。このため破断時には応力の 3

軸度が高くなり、 D鋼は粒界析出物を起点とした粧界破壊を呈したと推定される a

この効果はネッキング後の破断直前において現れるため伸びに及ぼす影響は大き

くない。したがって、リンの増加は200h程度の時効中に粒界析出へ影響を及ぼし

時効材でCr.NやFe.Moの析出を促進するものの、粒界破域を原因とする早期破断 ・

伸びの低下を起こさないと言える。

( b ) 破簸靭性値

溶体化材ではリン貴とともに K，eがわずかに減少する傾向がみられるが、 その

程度は小さくリンの影響は明かでない。一方、図6.15に示すように、 700.Cで200h

時効材は75h時効材と 比較してリン量とともに K，eは顕著に劣化している。図6.17
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からは時効温度が高くなるとリンによるKにの劣化が顕著になることが知れる。

すなわち、 'Jン量の増加するほど、時効時間が長いほど、時効温度が高いほど

K巴の顕著な低下が生じている。すでに述べたようにリン含有量が増加すると、

粒界析出が促進され粒界析出物が増加することと、写真6.14に示したように粒界

破壊が生じていることから、粒界析出物が破壊形態そして破犠靭性値に大きく影

響しているといえる。粒界析出物としては、 CrNbNとMnC.とCr，NとFe，Moが観

察されているが、リン量が多く時効時間が長い C，D鋼の時効材の特徴はCr，Nが

増加 ・粗大化することと Fe，Moが析出し始めることである。リンの少ない A，B， 

E，F鋼でも CrNbNとCr，NとM"C.が観察されるが、 C，D鋼と比べて粒界析出物

が少なくかっ小さいという違いが見られる。

引張試験では応力が主として 1勅であるため、分離型の破墳が生じ難く粒界析

出物の相界面剥離を起点とした破墳を起こしにくい。しかし、ネッキングが生じ

て 3軸度が高くなると 、写真6.13のD鋼の例で示すように粒界破壊を呈すること

がある。この点、破域紛性試験は応力の 3軸度が高いため粒界破嫌が発生しやす

い条件になっている。このため粒界析出物は、微小ボイドの起点となりやすいと

いえる。

そこで、各析出物につい破壊様式との関連を簡単に考えてみる。 CrNbNは700.C

x 75hの時効材でも粒界に存在しているが粒界破壕をもたらしてはいない。また、

添加ニオプのほぼ全震がすでに析出しているため200hの時効時間では粗大化しな

いことから 、CrNbNが粒界破壊の原因になっているとは考え難い。 M"C.は第 3-

5章で示したように通常は粒界破壊を生じさせるが、第 4章の8U8347安定化材の

例で示したようにNbCと共存して量的に少ないと粒界破話題は起こさない。したがっ

て、本試験鋼でも 8U8347の場合と同様に量が少ないため粒界破壊の原因ではない

と考えられる。 Cr，Nは、700.Cx 75hの時効材でも観察されるが、 A，B，E，F鋼

では粒界破壊をもたらしていない。ところが200h時効材では量的にも寸法的にも

増大している。この傾向はリン量とともに著しくなり C，D鋼では段界破壊が見

られることから、粗大なCr，Nが粒界破療の起点となる可能性が考えられる。

Fe，Moはリン量の多い C，D鋼で観察され、 写真6.11に示したように粗大ではな

いがリンを含んでいる。また、Fe，Moが認められない時効材は粒界磁嬢をほとん

ど示さないことと 、Fe，Moは時効時間とともに増加していることから、 Fe，Moも

粒界破墳の起点になる可能性が考えられる。すなわち、粒界破嬢そして Kに劣化

の原因と考えられる析出物は、 Fe，MoとCr，Nの 2種類である。

析出物での微小ボイドの発生は、析出物へ 3勅応力がの集中する状況で母相と

の相界商が剥離して生じると考えられる。したがって、ある程度粗大化した析出
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物は応力集中飯となり、また析出物の種類によっては界面結合力が低下するため

に微小ポイド発生が容易になると考えられる。この観点でのリンの影響について

は、 M"C，の粒界析出による粒界脆化は核生成で取り込まれた')ンが成長に伴い

排出されて炭化物と母相の相界面結合力が低下するためとの報告がある 186)1・2】。
また、高純度鉄では');.-の偏析により鉄とリンが共有的な結合をするため隣接す

る鉄悶の結合が弱くなると言われている Ii 3)。写真6.11にあるようにFe，Moがリン

を含むことと Fe，Moが析出すると粒界破境を生じることから、相界面結合力にリ

ンが影響しているように推察される。ただし、 Fe，Moとリンの具体的なメカ ニズ

ムを論じ るには、またCr，Nについても同様であるが、 さらに詳細な研究が必要で

ある。

破域靭性値に Fe.MoとCr，Nが及ぼす作用のメカニズムは現在明らかにできない

が、実験的にはリン量の増加にともない両析出物が増加し、 4KでのK氾を劣化さ

せることは明らかであろう。したがって、リンの含有量をできるだけ低減するこ

とが高い K，cを維持するため には必要である 。 しかし、実用的には、要求される

破境靭性値に応 じて許容できる リン含有量が推定できたことが重要な意味を持つ。

具体的に言うと、 17Cト 12Nト2Mo-0.05Nb-0.2N鋼においては700.Cで200h時効後の4Kで

のK氾を 150MPa.J百以上にするためには、図6.15をもとにリン量を0.01%程度に制限

すれば充分であると判定できる 。

ポロンはリンの粒界偏析を抑制するため、リンにより促進される Fe，MoとCr，N

の粒界析出を遅らせる。したがって、ボロンは粒界破壊による K，eの低下を防止

する作用を示す。事実、写真6.9-6.10の抽出レプリカ観察で、ポロン添加の E.F

鋼は200hの時効の範囲でFe，Moの析出が起こらず、リン量が同程度の B鋼と比較

して、 Cr，Nは析出しでも量が少ないことが判明している 。 このため、 E.F鋼は

図6.17-6.181こ示したように、時効温度、時間時間に対して K応の 劣化はほとんど

見られない。また、写真6.14に示したように粒界破嬢は生じていない。一方、図6.

16に示したように、溶体化材では200MPa.J百以上の高いレベルであるがボロン量

とともに劣化し、ポロンは K，cを劣化させる傾向がある 。 これにたいして、時効

材ではポロンによる K，eの向上がみられる 。ただし、ボロン量が28ppmから41ppm

に増加するとその改善効果の大きさが低下している 。以上の、ポロン含有鋼の4

Kでの K，eにたいするポロン量依存性と時効混度・時間依存性を考慮すると、ボロ

ン添加により破壊靭性値は低下するが、時効中に粒界破墳の原因となる析出物を

析出させないため破墳靭性値の劣化を抑止すると考えられる 。 この析出抑制効果

はボロンの優先的な粒界偏析のためリンの粒界偏析が生じ難いためと言える 。
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したがって、要求される破壊靭性値にたいして前述のリンの震高許容値を設定

する際にボロンの効果を考慮にいれると、リンの許容値を高くすることができる。

言い替えると、製鋼において脱リン工程が容易になる利点が得られる。また、時

効時間が長い用途については、ボロ ンの耐時効性改善効果を利用することも可能

である 。

6. 4 結言

Nb，Sn生成熟処理相当の時効処理後の、極低温での機械的性質に優れた鋼の開

発のために、 SUS304LNとSUS316LNを基にし た鋼にニオ プを添加し て特性改善を

試みた。その結果、 SUS316LN系の鋼に、 0.05%のニ オブを加えることで4Kでの破

壊靭性値の劣化の少ない極低温用鋼が得られる可能性を見いだした。 そして、

0.01C-17Cr-12.5Ni-2Mo-0.05Nb-0.2N鋼が、開発目標の「時効後4Kにて耐力 1000MPa以

上、破嬢靭性値150MPa.J百以上」の値を満足することを示した。また、時効によ

る極低温での破境靭性値劣化が粒界析出に起因するため、析出挙動への影響が大

きいリンとポロンの含有量を変化させた上記の開発鋼を溶製して、リ ンとボ ロン

の影響を調べた。以上の実験により、以下のことが明らかとなった。

1) ニオプ添加により、 M"C.の析出は少なくなり CrNbNが主に析出する。 CrNbNは

粒内にほぼ均一に析出するとともに粒界にも析出する 。CrNbNは破域の起点に

なり難く、他のボイド発生核になり易い析出物に先立 って粒界析出すると考え

られた。

2) ニオブ添加の破壊靭性健改善効果は、 SUS304LN系の鋼よりも SUS316LN系の

鋼に顕著に現れた。前者はCr，Nの析出が多いことと、オー ステナイトの安定度

が低いことが原因と推定された。 したがって、 SUS316LN系の鋼でニオプ添加に

よる改良が望ましいと言える 。

3) SUS316LN系の鋼に対して、粒界には時効初期にはCrNbNが析出するが、時間

とともにCr，Nが現れ、次いでリン量が多いと Fe.Moが析出する 。 リンにより粒

界析出が促進されるが、ポロン添加によりリンの粒界偏析が抑制される結果、

粒界析出が抑制されると考えられる 。

4) 溶体化材および時効材とも引張特性の耐カ、伸びにはリンとポロンの影響は

小さし、。4Kでの引張変形挙動は、次のようであった。初期には拡張転位のとり

により変形するが、しだいに ε7)レテン サイト変態を生じる。さらに変形が進

み12%以上の歪で ε7)レテンサイトは α 'マノレテンサイトへと変化する 。未変態

オーステナイトは変形により双晶を生じる 。し たがって、通常の4Kでの使用中

に強磁性化する可能性のない非磁性鋼と言える。
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5) リン量増加は溶体化材の4Kでの K，eにたいしては、わずかに劣化させる傾向

がある 。時効材にたいしては、リンの増加は4Kでの K，eの劣化をもたらす。こ

の劣化は時効の温度と時間とともに顕著になり、特にCr，Nが粗大化し Fe，Moが

析出すると粒界破壕を示す。

6) ボロン添加は溶体化材にたいして、 4KでのK氾の劣化をもたらす。 しかし、

時効材にたいしては、 4Kでの K，eの改善をもたらす 。 ポロン添加材では Kにの

時効温度と時間にたいする依存性は小さい。また、粒界破墳は示さない。

7) 約700'Cで200hの時効後に4KIこて高強度 ・高靭性の鋼を得る考え方として以下

の基本指針が得られた。

①SUS316LN系の鋼を基本とする 。 ②窒索による固溶硬化で高強度化を図る 。

③高籾性化を図るために、適量のニオプを添加してMnC.の析出を抑え、 Cr，N

の粗大化と Fe.Moの析出を抑制するためにリンを制限あるいはボロンを添加す

る。

8) 開発目標の、 700'Cx 200hの時効後4Kでの耐力 1000MPa，伸び10%、破壊靭性

値150MPa..J百という機械的特性を有するオ ーステナイト系ステンレス鋼の基本

成分として、 Fe-O.OlC-<0.0IP-12.5Nト17Cr-2Mo-0.2N心05Nbが提案できる。
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第 7主主 本研究成果の応用例

7. 1 緒言

本研究の目的は、 Nb，Sn超伝導導体の νースに代表される650-750'CのNb，Sn生

成熟処理を受ける構造材料の開発をめざしたものである 。第 6章で示したように

Fe-0.01C-17Cト 12.5Ni-2Mo-0.05Nb-0.2Nを基本とする鋼が前述の目的に適しているこ

とを明らかにした。また、研究遂行上、新しく開発試作したターレットディスク

型の極低温試験装置は、実験装置として利用あるいは販売されるとともに極低温

構造材料の4Kでの品質保証用に実用化されている 。

本章では、ターレットディスク型の極低温試験装誼を品質保証のために用いた

例として、米国LLNL(LawrenceLivermore Nationa1 Laboratory)で実験が行われ

たミラ ー型核融合実験炉(MFTF)の超伝導コイルの支持材料の測定例を示す 。 ま

た、 Nb，Sn超伝導コイノレである核融合用実証ポロイダ Jレコイル (DPCコイル)の

製作に 、本研究で開発された新鋼種がNb，Sn超伝導導体のシース材およびコイル

の支持用ボルト ・ナットとして適用されているので、試作鋼の予備テストで得ら

れた機械的・物理的特性についても紹介する 。 さらに、日本の次期核融合炉FER

(Fusion Experimental Reactor)、欧州のNET(Next European Torus)および国際協力

のITER(Intertnational Thermonuclear Experimental Reactor)の極低温構造材料の候

補材料の一つに挙げられている。これらにおける今後の応用可能性についても簡

単に述べる。

7 . 2 ターレ ッ トディスク型試験装置の応用例

第 2章で述べたターレットディスク型の試験装置は、試験効率を向上すること

に主眼が置かれて開発された。最初は荷重容量2.5トンの小型引張試験装置であっ

たが 115)、10トンに設計し直すとともに破壊靭性試験装置としても利用可能とし

た。 これにより、 7mmψの丸棒状試験片 と1インチ厚さのコンパクトテンション

(ICT)が標準試験片とし て採用され、 l冷却サイク Jレにおいて引張試験は 10固ま

で、 破嬢靭性試験は5固までの測定が可能となった。

極低温用構造材料は低温靭性の確保がユー ザーから強く求められことが多い。

なかでも、破壊籾性値の保証要求が強いのが現状である 。製品とともに測定デー

タをつけて出荷するには、現実的な測定装置が望まれていたが、上述の試験装置
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はこれに適していると考えられ、いくつかの極低温用材料(オーステナイト系ス

テンレス鋼、超合金、高マンガン鋼、アルミニウム合金、チタン合金、超伝導導体等)

の測定が実施されている 。 ここでは、米国LLNL向けに SUS304LNとA286の鍛造品

を製作した時の品質保証データを全ロットについて採取した例を紹介する。

7. 2. 1 MFTF用極低温構造材料の特性評価

MFTFとは実験用の核融合炉であった。写真7.1に示すような巨大なベ ースポ ー

ノレ型の陰陽コイル2組と他にソレノイドコイル等約20台の超伝導 7 グネット (全

重量1200トン)を、真空容器内に図7.1のような配置に固定支持されている。真空

容器壁から各コイルを固定支持するための支持材一式を倒神戸製鋼所 ・高砂製作

所にて製造した。用いられた材料はSUS304LNとA286であり、鍛造により 製品名で

Turnbukle Tubeを80本、AxialLinkを44個、RodEndを160個、Pinを248本製造し、組立・

実負荷テストと材料の特性評価を全ロットにたいして行った。この時の4Kでの機

械的特性にたいする最小要求値は試験片方位に依らず、表7.1に示す通りであっ た
I ， ~ ) 。

写真7.1 Mirror Fusion T9st Facility用の陰陽コイル (組み込み前)。
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Ml‘M2 : ytn-yanq coils 
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l̂・̂2 x̂isymmct['"l.c nllrrOr coils 

51 1'hru 56: Soleno1ds 

N2 

図7.1 Mirror Fusion Test Facilityの超伝導コイルの配置

表 7.1 SUS304LNとA286に要求された機織的性質

Tensile Total Reduction Fracture 

Strength Elongation 。fArea Toughness 
1373 MPa 16 % 20 % 

583 30 40 

1304 MPa 12 % 15 % 

995 12 15 

材料については、実製作に先立ち予備実験を実施し製作可能性の確認を行って

いる")。 全システムの製造評価については別 に報告されている l.5)。

SUS304LNとA286の化学成分を表7.2に示す。

表 7.2 SUS304LNとA286の化学成分 (mass% ) 

C Si Mn P S Ni Cr N Mo Ti 

0.03 0.61 1.7 0.021 0.001 11.5 19.0 1.4 

0.04 0.44 1.6 0.017 0.001 25.2 15.1 - 1.3 2.3 
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SUS304LNは真空脱炭材で鍛造後は1050'Cx 18hの俗体化を施している。結晶粒度

番号は約5であった。A286はESR溶製材で鍛造後900'Cx 2hの溶体化および720'Cx 

16hの時効処理を施している 。結晶粒度番号は約4であった。溶解、鍛造、熱処理の

工程が異なるロット(約30)の各々にたいして 4Kでの引張試験と破墳靭性試験を

N数2で測定を実施した 。SUS304LNとA286はともに籾性が高いので破壊靭性試験

としてはK悶試験ではなく J応試験を行う必要がある 。 もしJ，e試験をかつ ての多試

験片による R曲線法を4Kにて実施すれば、 lデータの測定に 1週間必要としたので、

60データを得るのは1年以上を必要とし現実的でなかった。この期間を、除荷コ

ンプライアンスによる単一試験片法により 2ヶ月に短縮できるが、タ ーレットディ

スク型の試験装鐙を組み合わせてさらに5分のlの2週間に短絡が出来た 。実際は、

R曲線法との比較対応を行いつつ測定を行ったので実質lヶ月をかけて評価を終

えた。

この時のA286の破域籾性試験において測定され、コンビューターから出力され

たJ-R幽線図を図7.2に示す。また、測定された4Kでの耐力と破壕籾性値K，eと

のパランスを図7.3に示す。図中SUS304LNとA286の最小要求値とオーステナイト系

ステンレス鋼の標準的な パ ランスをパンドで示す。バンドは米国NIST(National 

Institute of Standards and Technology.前のNationalBureau of Standards)が市販

304LN(L-T) 
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図7.3 Mirror Fusion Test Facility用支持材の4Kにおける耐力と破簸靭性値の

要求値と測定値。図中の斜めの帯はNISTのオーステナイト系ステンレス鋼

にたいする測定結果であるま"。

のAISI304，316を調査した結果をまとめたものである口、 図中の黒記号は予備実験

のデータであるが"，、SUS304LNではわずかK，eが実製品より高めの値で、 A286で

は実製品並となっている。工場にて製造された実製品は図に示され範囲内にデー

タが入っている 。 したがって、 4Kの耐力で100MPa.Kほで50MPa.J'm程度のばらつき

がみられたが、全て要求値を満たしていることが確認できた。

以上から、全ロットにデータ添付で4Kでの品質保証付の劉品出荷が実現できた。

なお、 MFTFは設備完成後、超伝導コイルの励磁実験を成功理に終了している 。

2. 2 その他

4Kでの引張試験や破鐘靭性試験については標準的な規格が存在していない。そ

のため研究の必要上、第 2章で簡単な予備実験により実験条件を採っている 。 こ

の点については標準化の必要性が各方面から望まれていたが、歳近、標準化・規

格化の動きが現れている 。例えば、日米核融合協定の一環として極低温構造材料

の標準化が検討され、試験方法についてもデータが累積されつつある。日本代表

機関である日本原子力研究所に納入されたターレットディスク型試験装置は標準図7.2 鍾低温用破有量級性隊験装置から出力されたA286のJーム a線図
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化のためのデータ採取に役だっている。筆者逮もこの日米協力の中で引張、破壊

靭性、疲労等の測定例を発表しているが、ターレットディスク型の試験装置を利

用したデータの多くが役だっている 1・6)- L g・30
VANAS( Versail1es Project on Advanced Materials and Standards)と呼ばれる新

材料とその標準にかんするサミット参加国間の国際協力のなかでも、極低温構造

材料がとりあげられ、日本(代表機関は科学技術庁金属材料研究所)を中心にラ

ワンドロビンテストが続けられている。筆者もこれに参加しているが、ターレッ

トディスク型試験装置はここでも積極的に用いられている 。 さらに、通産省も4

Kでの引張試験方法のJIS規格化を推進し始めたが、上記の国際協力にて得られた

データが基礎データの一部として検討されている。

これらの動きにたいし、かつては得られ難かった4Kでのデータが効率よく数多

く得られるようになった効果が寄与していると言えよう。

7. 3 開発鋼の応用例

Nb，Snを用いた超伝導コイノレの精造材料として第 6章で紹介した鋼を開発し た。
本鋼の基本成分は、 Fe-O.OlC-17Cr-12.5Ni-2Mo-0.05Nb-0.2Nである。この鋼の最初の

適用コイルとして、日本原子力研究所で開発中の核融合炉用の実証ポロイダ Jレコ

イルを挙げることができる。このコイルはトカマク型核融合炉において、プラズ

7 の加熱と位置制御を目的としたパルスコイル開発のための実験コイルである。

現在、設計製作の途中にあるが、構造材料に関する事前評価と選択について紹介

する。また、欧州次期核融合炉NETの極低温構造材料としてのスイスの EMPA

(Eidgenossische Materialprufungs-und Versuchsanstalt)での予備評価結果について

も言及する。表7.3に評価を受けた開発鋼の化学成分を示す。

表7.3 予備試験用鋼の化学成分 (wt%) 

C Si Mn P S Ni Cr Mo Nb N 

0.010 0.11 1.30 0.004 0.004 12.44 17.25 1.99 0.052 0.204 

0.010 0.12 1.23 0.003 0.004 12.29 17.20 1.96 0.051 0.172 

7 . 3 . 1 実証ポロイダルコイル (DPCコイル)

図7.4にDPCコイルの完成予想図を示す。 このコイルシステムは3台の超伝導コ

イルから構成され、その内2台はNbTi合金を用いたDPC-Uと呼ばれるコイルで残

り1台はNb，Snを用いたDPC-EXと呼ばれるコイルである。コイルの冷凍方式とし
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ては強制冷却が採用されて いる 。DPC-EXの試作された導体断面を写真7.2に示す

200)。矩形断面を持ちNb，Sn超伝導線を包む外側のシースとその内側のサプチャ

ンネノレと呼ばれる2本のパイプが開発鋼により製作される。 Nb，Sn生成熱処理は725

Upper Coil Supporl 

Conduil 
/ DPC-UI (Nb-Ti) 

8011 
DPC-EX (Nb3Sn) 

- DPC-U2 (Nb-Ti) 
Lower Coil SuppOrl 

Suppor↑ Leg 

図7.4 Demonstraition Poloidal Coilの完成予想図

写真7.2 Demonstraition Poloidal Coil用強制冷凍型超伝導導体の断面写真。

- 125 -



'C x 100hの加熱と言われており、写真に見えるサブチャンネノレ、シ ースはともに

この熱処理を受ける 201)。

シースは機密性を持っと同時に電磁力を支える役割を持つため高強度・高延性・

高靭性の材料が要求されている。 DPC-EXのシース材料は 10% の冷間加工後 650~

700'C x 200hの熱処理を施した状態で、表7.4に示されたような機械的特性が4Kにて

要求されている 1] 2)。特性評価は、溶体化材ではなく 10%の冷問圧延加工の後700

'C x 200hの熱処理材に対して、日本原子力研究所にて実施された。その結果を表

7.4に示すが、要求特性を満足することが判明している 112)。注目すべきは、溶体

化処理のみで、安定化熱処理等を施す必要がないため使用し易いことである 。

以上から、本開発鋼は日本における次期核融合炉FERの超伝導コイノレの構造材料

の候補としてとして考えることができょう。また、国際協力炉ITERの設計にも極

低温構造材料の候補として検討されている 。

表7.4DPC-EXのシース材料に要求された4Kでの機械的性質

Yield Total Joint 

Strength Elongation Efficiency * 
1000 MPa 10 % 90 % 

1235 32 96 

* Joint Efficiency= 
Tensi1e strength of welded joint 

Tensile strength of base metal 

また、図7.4に示しであるように3台のコイルを上下の支持金具で挟み込み、コ

イノレ悶の電磁力を支える構造となっている。上下の金具はボノレト ・ナ ットにより

結合される。ボルト ・ナ ァトはNb，Sn生成熟処理を受けることはないが、材料とし

てはシース材と同じものが使用された 。ボノレトは冷間転造により製造されるが、

冷問加工による α'マノレテンサイトの発生と高強度化にともなう靭性劣化、特に4

Kでの靭性が低下することが懸念された。本開発鋼をこの観点から調査したとこ

ろ、冷問加工による α'マルテンサイトは誘起されずまた4Kでの破壊靭性値の低

下も大きくないことからボルトとして利用できることが判明した。 このボルトに

対する要求特性 102)と予備テストの結果を表7.5にまとめて示す。

予備実験は、 1180'Cx 2hの溶体化後水冷さらに 12%冷問圧延加工を施して、転造

による加工の影響を模緩した条件で行った 。
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表7.5 ボルト材への要求値と実測値 値

Properties Yield Tensile Total Fracture 

at 4K and RT Strenglh Strength Elongation Toughness 
トー

Requirement 4K 1200 MPa 1500 MPa 25% 180 MPa.J百

RT 440 755 35 

Experiment 4K 1285，1285 1687.1697 47，42 290 MPa.Jffi 

RT 686，686，676 755，755，765 44.43，44 

7 . 3. 2 N E T (NEXT EUROPEAN TORUS)ポロイダルコイル

欧州において、次期核融合炉NETの具体的設計が開始されている。プラズマ 閉

じ込めには超伝導コイノレを使用す る。 トロイダノレコイノレとポロイダノレコイノレの構

成状況を図7.5に示す。磁界を高く するために 日本と同様にNb，Sn超伝導導体を用

いる 203)0 NETのポロイダノレコイノレはDPCコイルと同様に強制冷凍型導体であり、

図7.5 Next European Torusの超伝導マグネットの構成と配置
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その構造材料については問機な要求が出されている。 Nb，8n生成熱処理 (700
0

Cx 

50h)を施した場合の要求値と EMPAでの予備評価結果の一部を表7.61こ示す 20.)。

測定値のBは母材、 Wは溶接部の結果である。 E度嬢靭性値と疲労に関する測定は

まだ行われていないが、 77Kでのシャノレピー試験結果を参考に示している。ただ

し、熱処理条件は今後の研究開発により変更される可能性がある 。

本開発鋼をNETプロジェクトグループ内での予備評価結果は、耐力がやや低い

が全体として良好とされている。今後は要求に応じた成分修正を加え て、導体試

作テストを含んだ評価試験に進む予定である 。し たがって、 NETの超伝導コイル

の構造材料に開発鋼が用いられる可能性が高いと言えよう。

表7.6 NETポロイダルコイルシ ース材料に必要な4Kでの特性と測定値

Properties 1 Yield Total Fracture Threshold Life Cycle 

at 4K 18lrength Elongation Toughness d. K凶 at600 MPa 

Requiremenl 11000 MPa 10 % 130 MPa.Jm 10 MPa.J石 2x105 

Experiment B I 997，991 52，51 (vE= 213，208 J) 

w 1 1006，999 29，24 (vE= 160，118 J) 

7. 4 結 言

本章では、本研究遂行に依って得られた実用的な成果として極低温周のターレッ

トディスク型試験装置の利用例と、開発したNb，8n生成熱処理に耐えうる極低温

用オーステナイト系ステンレス鋼(Fe-0.01C-17Cr-12.5Ni-2Mo-0.05Nb-0.2N)の適用例

を示した。

前者のターレットディスク型装置の効用は、その高い実験効ヰ互にあると言える 。

このため、研究効率の向上はもとより、商取引における4Kでの材質確認 ・品質保

証が可能となっていることを紹介した。さらに、これまで不足していた4Kでの機

械的特性に関するデータの蓄積に役立ち、 4Kでの担.1)定方法の標準化作業にも寄与

していることも示した。

後者の新鋼種については、Nb，8n超伝導コイノレの構造材料としてその特性が認

められつつあることを紹介した。特に、日本原子力研究所向けのDPC-EXコイル

へは採用が決定し、構造材料面での設計データも得られている 。現在、 DPC-EX

コイルの製作は完了して、今後の実験成巣が待たれるところである 。

さらに 、開発鋼は次世代の核融合炉FER，NET，ITERなどの候補材料として検討

が開始されており今後さらに適用されていくものと期待される 。

第 8章総 括

8. 1 研究結果の要約

8. 1 . 1 極低温下での測定方法

液体ヘリウム中(4K)での機械的性質のなかで重要な強度と 靭性について、測定

方法の検討を実用的な面から検討し、次の結果を得た。

(1) 4Kでの引張試験の歪速度は、 1X1O-'s-'以下であれば、変形発熱速度が液体

ヘリウムによる冷却速度以下になり、荷重 伸び曲線、耐力、引張強さ、伸び

と絞り等の引張特性にたいする歪速度の影響は小さいことを示した。

(2) 破壊靭性試験として除荷コン プライアンス法の有用性を確認し、計算機を

組み込んだ極低温用破壊靭性試験装置を試作した。 この結果、従来に比較して

測定効率の大幅な向上が実現した。

(3) 4Kでの破壊靭性試験における、試験片への疲労予亀裂の導入温度の影響は、

靭性の高い8U8304や22Mn-13Cr-5Ni鋼では小さく、予亀裂導入を常温で行うこと

に問題のないことが明らかになった。

(4) 4Kでの破壊靭性試験における、試験片への疲労予亀裂の導入時の応力拡大

係数幅(d.K，)の影響は靭性の高い8U8304や22Mn-13Cr-5Ni鋼では小さい。実用

的な d.K，豆 30MPavmの条件であれば問題のないことを明らかにした。

(5) 4Kでの破壊靭性試験において、 12.5mm厚さと 25mm厚さの8U8304の試験片の

結果比較すると、 12.5mmの方がJ，eが高く抵抗直線の傾きも大きくなる傾向があ

ることを示した。

(6) 4Kでの破壊靭性試験において、 25mm厚さの試験片にサイドグループをつけ

るとJ犯は影響を受けないが抵抗直線の傾きが小さくなることを示した。

8 . 1 . 2 時効後のオーステナイト系ステンレス鋼の極低温での機械的特性

大型・高磁界周超伝導マグネットの導体となる Nb，8nを実用化するには 、これに

ふさわしい構造材料が必要であった。 このため、 Nb，8n生成熱処理に相当する 700

OC x 200hの時効を受けた後も 、極低温にて充分な強度と靭性を有する Cr-Ni系鋼

の開発を実施した結果、以下のことが明らかになった。



(1) 既存のSUS304Lと316Lは、炭素含有量は低いが、時効により粒界にクロムを

主体とする M"C‘を析出し、 4Kでの破嬢靭性値が劣化することを明らかにした。

(2) 既存のSUS321と347は、炭素を安定化させるチタンとニオプを含有するが、

現在の成分規格では必ずしも炭索の固定が充分でなく、粒界にM"C.を析出す

る。

(3) SUS304L、316L、321、347の4Kでの機械的特性の調査から、時効による影響は特

性により差がみられることが明らかになった。粒界にM"C.が時効析出した場

合でも耐カ、引張強さ、{申び、絞り等の引張特性は、粒界破壊をほとんど示さ

ず、わずかな影響しか受けない。切欠引張強度、シヤノレピー吸収エネルギ一、破

壊籾性値と応力の三軸度が高くなるにつれて、時効析出の影響が顕著となり、

破嬢靭性試験では粒界破哲置を呈しK，eの大きな劣化が起きることを明らかにした。

ただし、ニオプを含んだSUS347はNbCが粒界析出した状態では、粒界破壊を示

さずK，eの劣化も小さいことが判明した。これから、機械的性質は粒界析出物

の種類に依存することが示された。

(4) ニッケル量によりオーステナイトの安定度を変化させた 18Cr-Ni鋼の実験か

ら、加工務起 α'71レテンサイトが、時効後の4Kでの機械的性質に影響を及ぼ

すことを明らかにした。

(6) 準安定鏑では、 4Kでの引張強さに及ぼすニッケ Jレ量の影響は大きい。これ

は加工誘起 α'マノレテンサイト髭とともに引張強さが増大するするために、オー

ステナイトの安定化元素のニッケノレが減少すると引張強さが高くなると考えら

れることを示した。

( 7) 準安定鋼では、加工務起 α'マJレテン サイト変態による変形が転伎のとりに

優先すると、 4Kと77Kの耐力は低下することと、時効によりこの傾向が強調さ

れることを明らかにした。

(8) 準安定鋼では、溶体化材と時効材はともに、 M"，により {申ぴが整理できる 。

時効により、 α'マルテンサイトの誘起される率が減少してMd30が低下し、{申

ぴの最大伎はMdOO近くの温度で得られることを示した。

( 9) ニッケノレ量とともに4KでのK"は増加するが、ニッケノレ量にかかわらず、破

面形態が時効により粒内破緩から粒界破療に変化し、 Kには劣化する 。準安定

鋼ではニッケノレ置依存性が非常に強〈、非等温 α'マノレテンサイトの存在が靭

性の劣化を招いている 。18Cr-15%Ni鋼では、非等温71レテンサイトは存在しな

いで、かっ加工誘起 α'71レテンサイト変態を適度に生じるために、亀裂先端

にて有効な応力緩和が作用して非常に高いK.eを示すことを明らかにした。
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(10) 時効材の4KでのK，eを改善するには、粒界析出物が存在する場合でも、そ

の近傍の応力集中を抑制lし延性を向上させることで可能と考えられる。そのた

めには、オーステナイトを安定にすることと加工誘起変態塑性を利用すること

が有効な手法であることを明らかにした。

( 11) SUS304 LNとSUS316LNを基にした鍋にニオプを添加した研究から、ニオプ添

加により M"C.の析出は少なく代わりにCrNbNが主に析出すること、このCrNbN

は粒内にほぼ均一に析出するとともに粒界にも析出するが、 CrNbNは粒界破繊

の起点になり重量いことを示した。またCrNbNはポイド発生核になり易いMηC.等

の析出物に先立って析出し、粒界破境を抑制すると考えられることを示した。

したがって、必要以上のニオブ添加はCrNbNの組大化のためかえって破墳靭性

値の低下を生じることを示した。

(12) ニオプ添加の破嬢靭性値改善効果は、 SUS304LN系の鋼よりも SUS316LN系の

鋼に顕著に現れる。この理由として前者はCr，Nの析出が多いこととオーステナ

イトの安定度が低いことがあげられることを示した。したがって、 SUS316LN系

の鋼がニオブ添加による改良に適していることを明らかにした。

( 13) ニオプ添加したSUS316LN系の鋼では、時効初期は粒界にCrNbNと少量のM"C.

が析出するが、時間とともにCr，Nが現れ、次いでリン量が多いと Fe，Moが析出

する。リンにより Cr，NとFe，Moの粒界析出が促進されるが、ポロン添加により

リンの粒界偏析が抑制されるため粒界析出が抑制されることを明らかにした。

(14) 4Kでの引張変形挙動は、次のようであった 。変形初期には拡張転位のこり

により変形するが、しだいに εマノレテンサイト変態を生じる 。さらに変形が進

み、 12%以上の歪では εマルテンサイトは α'マノレテンサイトへと変化し、残留

オーステナイトは変形により双品を生じる。

(15) SUS316LN系の鋼の4Kでの機械的性質に及ぼすリンとボロンの影響を検討し

た結果では、特性により差があることを明らかにした。引張特性の耐力、伸び

にはリンとポロンの影響が、溶体化材および時効材ともに小さいことを示した。

(16) リン添加は溶体化材の4KでのK氾にたいしては、わずかだが劣化させる傾

向がある 。時効材にたいしては、リンの添加は4KでのK，eの劣化をもたらす 。

この劣化は時効の温度と時間とともに顕著になり、特にCr，Nが組大化しFe，M。
が析出すると粒界破壊を示すことを明らかにした。

(17) ボロン添加は溶体化材にたいして、 4KでのKにの劣化をもたらす 。 しかし、

時効材にたいしては、 4KでのK，eの改善をもたらし、 K，eの時効温度と 時効時間
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にたいする依存性は小さく、また粒界破壊は示さないことを明らかにした。

(18) Nb3Sn生成熱処理相当の時効処理後の極低温での機械的性質に優れた鋼と

しては、 SUS316LNを基にした、 O.OlC-17Cr-12.5Ni-2Mo-O.05Nb-O.2N鋼を見いだし

た。リンとポロン畳を制御すると、開発目標の時効後の4Kにて耐力 1000MPa以

上、破嬢靭性値 150MPa.J百以上の要求を満足することを明らかにした。

8. 2 本研究成果の意重量

Nb3Snが大型・高磁界用の超伝導マグネットに使用されようとしているが、この

金属間化合物特有の熱処理の問題から、鉄基あるいはニッケル基超合金がマグネッ

トの構造材料として候補にあげられていた。しかし、超合金は特殊な熱処理を必

要としかっ難加工性で高価なことが、実用化に際して障害になっていた。

本研究の結果得られたO.OlC-17Cト 12.5Ni-2Mo-O.05Nb-O.2N鋼は、通常の溶体化処理

のみで安定化処理を必要とせず耐時効性に優れ、かっ、既存のSUS316LNに近い組

成のため設計に必要な物理的なデータも推定でき、価格も超合金に比較して高く

ないという利点を有している。このため、本鋼はNb，Snを用いた新しい超伝導マ

グネット(核融合用実証ポロイダ Jレコイノレ)にまず適用された。さらに、日本の

次期核融合炉FER、欧州 のNETおよび国際協力のITERの極低温構造材料の候補材

料に挙げられ、評価銭験と鼠作試験が進められようとしている。 したがって、

本開発鋼は超伝導応用技術を中心とした極低温技術を支える基礎材料として、当

分野の今後の発展に寄与するものと考えられる。

また、本研究を遂行するにあたって、極低温下での機械的性質の各種の祖1)定技

術は研究のためだけでなく、工業的な意味での材料試験にも適用されている。な

かでも、 4Kにおける破犠靭性値の品質保証は、従来は試験そ のものが長時間を要

し実質的に不可能であったが、ターレットディスク型試験装置の開発により初め

て可能となったと言えよう 。 したがって、従来はユーザー側が極低温での材質確

認していたが、今後はメーカー側で極低温周での品質保証を行う契機になるもの

と考えられる 。

一方、本研究において4Kでのオ ーステナイト系ステ ンレス鋼の変形と破墳に関

する基礎的な知見は、極低温における変形挙動を基礎的に理解するためにも、材

料品質をさらに向上させるためにも、または新しい材料を開発するためにも貴重

な情報となり、今後の極低温材料の研究開発に寄与するものと考えられる。
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