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1. ��
粒子分散強化は鉄鋼材料の基本的な強化機構の一つであり、一般的にセメンタイトを

始めとして Nb 系や V 系、Ti 系などの様々な炭化物が分散強化粒子として使用されてい
る。近年ではそれらのサイズをナノレベルで制御することにより鉄鋼材料の特性をさら
に向上させようとする試みがなされており、数 nm～数十 nm の微細な炭化物粒子を加
工熱処理によりフェライト基地中に均一分散させる技術が開発されている[1]。一方、炭
化物系ナノ粒子と共に Cu ナノ粒子の利用も最近注目されている。鉄鋼材料中の Cu は
セメンタイトよりも極めてオストワルド成長が遅いため、数 nm の微細粒子を時効処理
により容易に析出させることができる。また Cu はオーステナイト(γ)中へ最大で
10mass%(%)ほど固溶すること[2]から、フェライト(α)中に高濃度に過飽和固溶させた後
に析出させることで、数 vol.%の多量の粒子を緻密に分散できる特徴も有する。Cu 粒子
のもうひとつの特徴として、粒子自体が鉄基地に比べて軟質であり、硬質な炭化物粒子
とは異なった特性を鋼に与える点が挙げられる。一般的に、硬質粒子は、ある臨界粒子
径以上であれば、転位が粒子の周りにループを形成して通過するため(Orowan 機構)、降
伏後の塑性変形域において後続転位の障害として働き、大きな加工硬化を生み出す[3]。
それに対して、Cu 粒子は転位とあまり大きな相互作用を示さず、転位が粒子内部を通
過する(Cutting 機構)と考えられており、高歪域において粒子近傍に生じた応力集中の緩
和効果が期待できる。つまり、Cu 粒子は鋼の延性をあまり損なわずに降伏強度を高め
るには有効と考えられるが、加工硬化率の観点からは硬質粒子に比べてその増大効果が
小さいために、引張強度はあまり上昇させないと言える。 

しかしながら、硬質炭化物粒子と軟質 Cu 粒子を併用し、両者の特長を同時に引き出
すことができれば、従来の特性を大幅に向上させることが可能となる。つまり、降伏強
度を Cu 粒子で、加工硬化率を硬質炭化物粒子でそれぞれ上昇させれば、延性を大きく
損なわずに高降伏強度かつ高加工硬化率を有した鋼を創製することができると期待さ
れる。そして、このような性質の異なる両分散粒子を複合析出させた鋼（ハイブリッド
鋼）は、α 組織のみならず、マルテンサイト組織やパーライト組織など鉄鋼材料の様々
な組織にも応用できるであろう。 

 本研究では、単相組織の中でも特に大きな加工硬化率を有するパーライト鋼に対して、
Cu 粒子を分散させた Cu 含有パーライト鋼を作製し、恒温変態の挙動、得られるパーラ
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イト組織ならびにその機械的特性に及ぼす Cu 添加の影響を調査し、パーライト型ハイ
ブリッド鋼の有用性を吟味した。 

 

2. ����
 供試材には 0.8mass%C-(0, 2)mass%Cu 鋼(以下、Base 鋼、Cu 鋼)を用いた。試料は、所
定の成分になるように母材である SK5 と純 Cu を秤量・混合したものを、高周波溶解炉
を用いて Ar ガス雰囲気中にて溶解後、100

h

 mm×50
w

 mm×28
t

 mm の金型に鋳造すること
で作製した(1.5kg インゴット)。詳細な化学組成は Table1 に示す。その後、インゴット
は、鋳造組織を壊すため 1223 K で厚さ 10 mm まで熱間圧延を行った。これらの供試材
は所定の寸法に切り出し、γ 単相域の 1123 K で 1.8 ks の溶体化処理を施した後、直ちに
塩浴炉へ移して(723~923) K で(0.005~1.8) ks の恒温保持後水冷した。このようにして得
られた試料について各種試験に供した。 

 組織観察は、光学顕微鏡、走査型電子顕微鏡(SEM)ならびに透過型電子顕微鏡(TEM)

を用いて行った。組織の結晶方位の測定は、SEM に搭載された方位像顕微鏡(Orientation 

Imaging Microscope；OIM)を用いて行い、EBSD(Electron Back Scattering Diffraction)法に
より得られたデータについて、TSL 社製の OIM システム(OIM analysis)により解析し
た。また、引張試験は、平行部 φ3mm×10mm の丸棒試験片に対して、インストロン型
引張試験機により室温にて初期歪速度；1.0×10

-3

/s で行った。 
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	� Cu �����
3.1.1 恒温変態に及ぼす Cu 添加の影響 

 Fig.1 は、1123 K で 1.8 ks 溶体化
処理した後、923 K で種々の時間恒
温変態処理を施した Base 鋼、Cu 鋼
の光顕組織を示す。なお、恒温変態
途中の組織については恒温変態部
を白矢印で示す。Base 鋼では、30s

の恒温保持により試料観察面の半
分程度を恒温変態部が覆っており、

Table1 Chemical composition of specimens used in this study. 

Fig.1 Optical micrographs of Base steel and Cu steel. 

These were isothermally heat treated at 923K. 
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さらに保持時間が60sになると恒温変態が完了している様子が観察される。それに対し、
Cu 鋼では 30s 保持しても恒温変態部は全く観察されない。60s の保持により試料の一部
に恒温変態部が確認できるものの、その面積割合は 3 割程度であり、最終的に変態が完
了するのに 180s を要した。同様の組織観察を種々の温度で保持した試料について行う
ことで作成した Base 鋼、Cu 鋼の T.T.T.線図を Fig.2に示す。なお、変態開始線・終了線
は組織観察により確認できる変態率の差も考慮して描いた。各供試材の T.T.T.線図を比
較すると Cu 添加量の増加に伴い変態開始線・終了線は長時間側に移行しており、Cu

の添加が共析鋼の恒温変態を遅らせていることがわかる。一般的に、炭素鋼に合金元素
を添加することで拡散変態が遅くなる理由として、γ の熱力学的安定化や炭素の拡散が
困難になることなどが挙げられる。ただし、変態完了後の Cu 鋼について抽出残渣の後
に化学分析を行ったところ、いずれの試料においても共析組織中のセメンタイトには
Cu がまったく含まれていないことが明らかとなった。つまり、Cu 添加による変態の遅
延は、上記の理由に加えて、γ 中の Cu が変態界面近傍もしくは界面上において α とセ
メンタイト相間で分配することにも起因すると考えられる。Fig.3は、923 K、823 K お
よび 723 K で恒温変態を完了させた直後の各供試材の SEM 組織を示す。鋼種間での大
きな組織変化は確認できないものの、両鋼において 923 K および 823 K の保持により試
料全面で層状のパーライト組織が得られているのに対し、723 K で変態を完了させた試
料ではベイナイト組織が観察される。以上の結果は、T.T.T.線図(Fig.2)では判別し難いが、
どちらの鋼も 823~723 K に変態の nose があることを示唆しており、共析鋼の恒温変態
の nose 温度に及ぼす Cu 添加の影響は小さいと言える。以降の実験では、パーライト組
織が得られる試料について詳細に調査を行った。 
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Fig.2 T.T.T diagrams of Base steel and Cu steel. Fig.3 SEM micrographs of Base steel and Cu 

steel. These were water-quenched after 

finish of isothermal transformation at 

several temperatures. 
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3.1.2 パーライト組織に及ぼす Cu 添加の影響 

 パーライトは Fig.4 に示すように α

とセメンタイトから成る層状組織であ
り、パーライト鋼の強度と加工硬化能
はセメンタイト層間隔(ラメラ間隔)に
依存することがよく知られている。一
方、高橋らはフェライトの結晶方位が
一定の領域をブロックと定義し、ブロ
ックサイズがパーライト鋼の延性や靭
性を支配する重要な組織因子であるこ
とを明らかにしている[4]。それゆえ、
パーライト鋼の特性を知るうえでラメ
ラ間隔とブロックサイズを把握するこ
とが重要となる。Fig.5 は、823~923 K

で恒温変態を完了させた直後の各供試
材のラメラ間隔を保持温度で整理した
結果である。過冷度の増加に起因して、
ラメラ間隔は小さくなっているが、い
ずれの保持温度の場合も Cu 添加によ
るラメラ間隔の大きな変化は認められ
ない。Fig.6は、同様の熱処理により 923 

K で恒温変態処理を完了させた各供試
材における α の結晶方位マップを示す。
結晶方位マップ中の様々な色は、観察
面と平行な結晶方位を示しており、方
位差が 15°以上の粒界は黒線で示して
いる。どちらの試料も方位差 15°以上の
大角粒界によって囲まれたフェライト
粒が多数観察され、これがブロックに
相当することがわかる。ただし、どの試料もブロックサイズが 50 μm 程度であることか
ら、パーライト鋼のブロックサイズに及ぼす Cu 添加の影響も小さいと言える。パーラ
イト鋼のラメラ間隔およびブロックサイズは保持温度の低下、つまり過冷度の増加に伴
って小さくなること[4]を考慮すると、Cu はオーステナイト安定化元素であるため T0点
を低下させると考えられるが、2%程度の Cu の添加はパーライト組織に影響を及ぼすほ
ど駆動力を大きく変化させないことを示唆している。 
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Fig.4 Schematic illustration of pearlite structure. 

Fig.5 Effects of Cu addition and isothermal 

holding temperature on lamellar spacing in 

0.8%C steel.

Fig.6 Crystallographic orientation imaging maps 

of Base steel and Cu steel. These were 

isothermally heat treated at 923K. 
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3.2 ���������������� Cu���
�
3.2.1 Cu 添加によるパーライト鋼の高強度化 

Fig.7 は、823K で 0.3ks 保持することで恒温変態を完了させた各試料の公称応力－公
称歪曲線を示す。両試料とも降伏直後から同様の大きな加工硬化を示し、十分な延性を
確保しているが、Cu 鋼は Base 鋼に比べて、200MPa 程度高い降伏強度を有している。
一般的に、パーライト鋼の強度はラメラ間隔のみで整理できることが知られており、強
度(σ)とラメラ間隔(S0)の間には式[1]が成立する [5]。 

σ =σ0＋kS0

-1

……[1] 

そこで、Fig.7 と同様に種々の温度で恒温変態を完了させた各供試材を引張試験に供し、
その 0.2%耐力をラメラ間隔(S0)の逆数で整理した結果を Fig.8 に示す。どちらの鋼種も
良好な直線関係が成立しており、Cu 含有パーライト鋼も従来通り、その強度はラメラ
間隔に大きく依存することがわかる。ただし、Cu 鋼は、Base 鋼よりも高い強度レベル
で同程度の傾きを有した直線関係を維持しており、Cu の添加によりパーライト鋼の基
本的強度を高めることができるといえる。 
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Fig.9 は、923K で恒温変態を完了さ
せたBase鋼とCu鋼のTEM組織を示す。
両鋼とも典型的なパーライト組織を呈
しているが、Cu 鋼では、α 中に平均粒
子径 15nm 程度の微細な Cu 粒子が析出
していることが確認できる((c),(d))。
Chairuangsri らは、過共析鋼を用いて、
変態途中の γ/ パーライト界面に
fcc-Cu(ε-Cu)が析出する(相界面析出)こ
とを報告していることから[6]、本鋼種
においても同様の析出現象が生じたも
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のと考えられる。そこで、この Cu 粒子が
パーライト鋼の強度に及ぼす影響を検討
するために、923 K および 823 K で恒温変
態完了後さらに恒温保持した Base 鋼およ
びCu鋼の保持時間の増加に伴う硬さの変
化を Fig.10 に示す。Base 鋼ではどちらの
保持温度でもラメラ間隔の拡大に起因す
ると思われる硬さの低下が若干みられる
ものの、保持時間の増加に伴う大きな硬
度変化はない。それに対して、Cu 鋼は保
持温度 923 K では過時効軟化、保持温度
823 K では時効硬化と過時効軟化が明瞭
に確認できる。このことから、923K では
変態完了時にすべてのCu粒子が析出し終
わっている一方で、823K では変態完了後
も α 中に遅れて Cu 粒子の析出が生じたこ
とがうかがえ、これらの Cu 粒子の析出強
化によってパーライト鋼の降伏強度は上
昇したと言える。 

 

3.2.2 Cu 含有パーライト鋼の加工硬化挙動 

 Fig.11は、923K で恒温変態を完了さ
せた Base 鋼と Cu 鋼の冷間圧延に伴う
硬度変化を示している。両鋼は、いず
れの圧延率においても初期硬度差であ
る約 0.5GPa を維持しながら加工硬化
していることから、まったく同じ加工
硬化挙動を示していることがわかる。
パーライト鋼の加工硬化挙動は主にラ
メラ間隔に支配される[7]ため、Cu 含有
パーライト鋼の加工硬化挙動もラメラ
間隔にのみ依存し、α 中の Cu 粒子には
影響されないといえる。このうち、圧
延前および 70%の冷間圧延を施した
Cu 鋼の TD 面の TEM 組織を Fig.12 に示す。圧延前後の組織を比較すると、パーライト
鋼で従来報告されるように、供試材のラメラ組織は圧延方向に配向し、ラメラ間隔が狭

Fig.10 Change in hardness of Base steel and 

Cu steel held at 823K and 923K after 

finish of eutectoid transformation. 
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くなっている様子が観察される。そし
て、フェライト中の Cu 粒子は、球状で
あったものが圧延方向に伸長した楕円
形状になっており、その周りには局所
的に絡み合った転位は確認できない。
これは、Cu 粒子が軟質であることに起
因するものであり、圧延によってフェ
ライト母相とともに Cu 粒子も塑性変
形することで転位の障害にならないこ
とを示唆している。一般的に、炭化物
などの硬質第二相粒子が分散した鋼を
加工した際には、粒子を起点とした転
位の堆積・絡み合いにより応力集中が
生じ、粒子/母相界面でのボイドの形成や粒子自体の破壊により材料は破断に至るため、
パーライト組織中の Cu 粒子は延性には大きな害を及ぼさないと考えられる。以上の結
果より、Cu 含有パーライト鋼はラメラ間隔と Cu 粒子の分散状態を組み合わせて変化さ
せることで、延性を低下させることなく降伏強度と加工硬化挙動を独立して制御できる
と期待される。 

 

4. ��
2mass%の Cu を添加した 0.8mass%C 共析鋼の共析変態挙動、共析組織ならびにその

機械的特性を調査することで、以下の結論を得た。 

1. 恒温変態によって得られるパーライト組織の形態やサイズは添加 Cu 量に依存しな
いが、Cu 添加によって共析変態は遅延する。これは、Cu 添加によるオーステナイト
の熱力学的安定化や炭素の拡散が困難になったことに加え、オーステナイト/パーライ
ト界面近傍もしくは界面上でのCuの分配ならびに界面析出に起因すると考えられる。 

2. Cu 含有パーライト鋼の降伏強度は、通常のパーライト鋼と同様にラメラ間隔に依存
することに加えて、フェライト中に析出する微細な Cu 粒子に起因して上昇する。こ
の Cu 粒子は、オーステナイト/パーライト変態界面で析出すると考えられるが、低温
で変態した場合は、一部の Cu 粒子が変態後にフェライト中に新たに析出する。 

3. Cu 含有パーライト鋼を塑性変形した場合、フェライト中の Cu 粒子もフェライトとと
もに塑性変形する。その結果、Cu 粒子は鋼の加工硬化挙動に影響を及ぼさない。 
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