
１．研究の目的と背景 

地球環境を守り，かつ持続可能な豊かな社会の構築に向

けて，一層の高強度化と共により安全・安心な高強度鋼の

出現が切望されている．しかし，図１に示すように，強度

向上と共に靭性は低下するため，両特性を同時に向上させ

る方策が構造材料にとって永遠の課題となっている． 

我々は，これまで強度－衝撃特性バランスを飛躍的に向

上させた超微細繊維状結晶粒組織を有する低合金鋼を開

発してきた１）．しかし，安全で信頼性の高い高強度鋼にお

いては，特性の結果的な向上だけでなく，なぜ？どうし

て？を解明するき裂の発生から進展に至る破壊挙動を検

討し，究極の強靱性を有する鋼の組織設計指針を提示する

ことが必要である．この検討は，本設計思想の有効性や具

体的な部材への適用限界，さらには材料を創製する上での

加工プロセス条件を知る上で欠かすことのできない課題

の一つである． 
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図１ 構造金属材料の強度―衝撃靭性バランス 

 

さて，自然界には，人工物が及ばない優れた強靭な“も

の”がある．良く知られた例として，アワビの貝殻，蟹の

第１歩脚（はさみ），シャコのハンマーや木，竹などがあ

り，これらは長い歳月をかけて地球環境の変化に順応し，

強いと同時に壊れにくい特性を最大限に引き出す不均質

な微細組織構造を有している２）．図２に示すように，アコ

ヤガイやアワビなど貝殻の真珠層は，厚さ約 0.5 m の炭

酸カルシウムの結晶プレートと有機相であるタンパク質

（厚さ 0.025 m）が交互に重なった積層構造を有しており，

組織構造に起因した界面剥離や微視き裂の偏向による応

力遮断効果によって，カルシウム単体の数千倍の靭性を示

し，その強靭性は海中と陸上では大きく異なる３）．すなわ

ち，真珠層が持つ強靭化の本質は単なる微細積層構造では

なく，内包する弱い面が上手く配置されていることで，微

視き裂が発生しても直ちに壊れることなく，その後複数の

微視き裂を発生させることで応力を吸収・分散させること

にある．この考えを具現化した例として，複合材料，Al-Li

合金を使ったスペースシャトルの燃料タンクやラインパ

イプ鋼が挙げられる．しかし，これらの材料は弱い面を上

手く利用し，全体破断しないように設計されているが，生

物並みの微細構造を有していないため，その強靭化発現機

構を十分に活用できていない． 
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図２ アワビの真珠層の微細積層構造と応力遮蔽効果に

よる強靭化発現機構 

生物の持つ強靭化発現機構を模倣した強靭な鋼の創成 

と破壊メカニズムの解明 
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従来の技術で生物並みに超微細化した組織を有するバ

ルク鋼材を創成することは困難であるが，温間域での棒圧

延プロセスによって，0.3 m レベルまで超微細化した組織

を有する◇14 mm×1 m 長さのバルク鋼を創成することが

可能である１）．また，幸か不幸か鋼の多結晶体中には弱い

脆弱な面（へき界面や結晶粒界）が存在する．よって，生

物並みのレベルまで超微細化した結晶組織によって，弱い

面のサイズは小さくなるため，真珠層と同様な応力遮断効

果を十分に機能させ，究極の強靱化を発現させる組織設計

指針を示すことができるかもしれない． 

本論文では，500℃の焼戻しによって 1800MPa の引張り

強度が得られるように合金設計した中炭素低合金鋼を対

象に，溝ロール圧延による加工ひずみ制御によって超微細

繊維状結晶粒組織を有する棒材を創成し，引張り試験，3

点曲げ試験，そして組織観察を通じて，初期ノッチ底から

のき裂伝播挙動と組織の関係について検討を行った４）． 

 

２．実験条件と数値解析条件 

2・1 溝ロール圧延における材料創製 

 供試材として，低合金鋼成分で 1800MPa 級の超高強度

を実現できる 0.39%C-2%Si-0.2%Mn- 1%Cr-1%Mo の鋼を

用いた．まず，40mm 角，120mm 長さの角材に 1200℃で

1h 溶体化処理を施し，熱間圧延で約 30mm 角の棒材とし

た後水焼入れした．次に，焼入れ材を 500℃で 1h 焼戻し

た後，スクエア孔型を有する溝ロール圧延５）によって約

14mm 角，約 1000mm 長さ（減面率 78%に相当）の棒材と

し室温まで空冷した（以後，TF 材と呼ぶ）．また，約 14mm

角の棒鋼を 950℃で 0.5h オーステナイト化後油焼入れし，

500℃で 1h 焼戻後水冷して得られた棒材を比較材として

用いた（以後，QT 材と呼ぶ）．試料座標系は，図３に示す

ように，棒材の長手方向，すなわち圧延方向を RD とし，

最終圧下方向を ND，それとの方向を TD1,TD2 とした． 
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図３ 溝ロール圧延後の棒鋼から抽出された 3 点曲げ試

験片と引張り試験片 

 

2・2 組織と機械的特性 

引張りおよび 3 点曲げ試験片は，各棒材の中央から採取

し，-196℃～200℃の温度域で試験を行った．棒鋼からの

試験片採取と引張り方向および押込み荷重方向

（LD=TD2）の関係を図３に示す．引張り試験は，直径 6mm，

平行部長さ 30mm の丸棒試験片（JIS14A 試験片）につい

て，0.85mm/min のクロスヘッド速度一定（初期ひずみ速

度 5×10-4/s）で実施した．3 点曲げ試験は，図４に示した

ように 10mm 角×55mm 長さの試験片を対象に，スパン長

さ 40mm，押込み速度 0.5mm/min の変位制御で，1 条件の

試験数 1～4 にて実施した． TF 材の組織的特徴から疲労

予き裂が分岐し，初期き裂を安定的に導入できないことが

考えられたため，0.1mm 径ワイヤーを用いた放電加工で深

さ 5mm，先端曲率半径 0.13mm（実測値）の初期ノッチを

導入した．ノッチ先端は，棒鋼断面中心に位置付くように

加工を行った６）． 3 点曲げ試験後の外観やマクロ破面は，

デジタル顕微鏡（Digital Microscope; DM）やデジタルカメ

ラによって，ミクロ破面は走査電子顕微鏡（Scanning 

Electron Microscope; SEM）によって観察した．また，各棒

鋼の RD および LD に垂直な断面上の中心近傍について，

SEM による組織観察と電子線後方散乱回折（Electron 

Backscatter Diffraction Pattern; EBSP）による結晶方位測定

を行った． 
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図４ 3点曲げ試験片の概要図と放電加工後のノッチ底の

写真 

 

３．結果と考察 

3・1 組織 

 図５は，TF 材の EBSP による組織観察結果を逆極点図

と共に示す．TF 材は，RD に伸張した超微細な繊維状のフ

ェライト粒組織（平均短軸径は約 0.3 m）を有し，かつ強

いαファイバー集合組織（RD//<110>）を伴う．逆極点図

より，特に{110}<110>と{100}<110>の結晶方位が発達して

いることがわかる．なお，TEM 観察の結果から，基地中

に 50 nm 以下のナノ炭化物粒子が球状に分散しているこ

とを観察している１）．この組織は，LD とは垂直および

方向に{100}へき開面，垂直方向に結晶粒界を多く含むの



に対し，LD とは平行に{100}面をほとんど持たない組織的

特徴を持つ． 
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図５ TF 材の方位マップと逆極点図 
 

3・2 引張り特性 

図６は，QT 材および TF 材の応力－ひずみ線図を示す．

QT 材は焼戻しマルテンサイトの典型的なラウンドカーブ

を示し，絞り RA は 150℃で 41%，23℃で 31%，-100℃で

27%，-196℃で 4%となり，温度と共に低下した．一方，

超微細繊維状結晶粒組織を有する TF 材は，微細粒材の特

徴の一つである変形初期に降伏点降下が観察され，かつ高

い降伏比を示した．各温度 150, 23, -100, -196℃における

RA は，48%, 47%, 47%, 39%であった．TF 材および QT 材

の降伏応力 YS（0.2%耐力）は，TF 材の方が QT 材よりも

大きいが，どちらも温度の低下とともに YS は直線的に増

加し，-100℃以降でより増加する傾向を持った． 
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図６ (a)QT 材と(b)TF 材の引張り試験結果 

 

3・3 ３点曲げ特性 

図７は，TF 材の曲げ荷重 Pと変位 uの関係および 23℃

試験後の外観を示す．荷重 P1で小さな load drop が生じ，

その後，多数の小さな load drop を伴いながら荷重が増加

あるいは低下するという特異な P－u関係を示す．荷重が

増加する傾向は，23℃でより顕著となり，P1=10.0 kN（そ

のとき，u1=0.44 mm）後，荷重は Pmax=14.0 kN（u=7.4 mm）

まで増加し続けた．試験片外観写真から，主き裂が荷重方

向とは直角（すなわち試験片長手方向）に伝播する層状破

壊を起こしているのがわかる．なお，試験片は-80℃以上

の温度では試験片厚さに相当する量を押込んでも破断し

なかったため，これらの場合は 10mm 押込んだ時点で試験

を中断した．なお，QT 材は，全ての温度において典型的

な脆性破壊挙動を示し，最大曲げ荷重 Pmaxで直ちにき裂が

LD と平行に伝播して真二つに破断する通常の壊れ方をし

た．破断荷重に相当する Pmaxは，温度とともに低下した． 
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図７ (a)TF 材の３点曲げ試験結と 23℃試験片後の試験片

外観写真．(b)最初の荷重低下 P1における Pu線図． 

 

3・4 TF 材のき裂伝播挙動 

図８(a)は 23℃で u=10mm押込んだ後のTF材の試験片中

央断面上のマクロ写真と層状破壊面の SEM 組織を示す．



これらの観察結果から，主き裂が LD と平行ではない方向

に分岐し，直線的ではなくジグザグに長手方向に進展して

いるのがわかる．また，長手方向に進展した主き裂端近傍

では，cracks LD と cracks 45°LD の微小き裂も観察で

きる．これらのジグザグき裂は，図５に示した TF 材の組

織的特徴から， 2 つの微視き裂（ cracks LD と

cracks45°LD）が発生→連結することで伝播した結果で

ある．cracks LD は，{100}<110>結晶粒の{100}へき界面

および結晶粒界に，cracks 45°LD は{110}<110>結晶粒の

へき界面に関連したものである．破面観察結果から，ジグ

ザグき裂は RD とほぼ垂直な面(step)における微細ディン

プル（図８(b)の矢印部分）と平行な面(terrace)における擬

へき開で構成されている．このような step/terrace の層状破

面は，試験温度が低下しても同様に観察された．また，23℃

ではノッチ底近傍から発生した微視き裂は主き裂に成長

しながらジグザグに RD とほぼ平行に進展する．なお，温

度が-100℃以下ではミクロ的には step/terrace のジグザグ

き裂は観察されたが，cracks45°LD の微視き裂が主き裂

に成長することで試験片は二つに破断した．これは，温度

低下による強度向上とともに壊れにくさの機能が失われ

ていくことを意味するものである． 
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図８ (a)TF 材の 23℃での３点曲げ試験後の試験片断面と

(b)層状き裂の SEM 破面． 

き裂の伝播挙動は，ノッチ底近傍での微視き裂の発生箇

所に強く依存するので，試験を途中で止めて，塑性拘束度

の高い試験片中央断面を追い込み研磨した．超微細結晶粒

により，微視き裂の最小単位がかなり小さいため，P1発生

直後で止めた試験片では，微視き裂を見つけることが困難

だった．そこで，温度 23℃，-40℃，-100℃ではき裂をあ

る程度進展させるため，幾つかの荷重低下を経た後に試験

を停止した．図９は，各試験温度でのノッチ底近傍のマク

ロ写真を P－u関係とともに示す．ここで，(a, c, d)は鏡面

仕上げままでハイダイナミックレンジ機能（RGB 各画素

16bit 階調）を有する DM で観察したものであり，(b, e)は

薄いエッチング後に SEM 観察したものである．これらの

観察結果から言えることは，微視き裂の発生はノッチ底周

辺あるいはノッチ底より 0.1 mm 程離れた箇所と考えられ，

初期き裂は LD と直角（cracks LD）あるいは�45°の角度

（cracks 45°LD）を有し，その後ジグザグに長手方向に

進展していることが確認できる． 

(a) 23℃（u=0.74mm） (c) －４０℃（u=0.75mm）

(d) －１００℃（u=1.03mm）

(e) －196℃（u=0.21mm）

初期ノッチ

(b)

微視き裂site1

0.26mm

0.26mm

crackLD

crack45ºLD cracksLD

crack45ºLD

cracksLD

crackLD

cracksLD

crack45ºLD site2

0

2

4

6

8

10

12

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

B
en

de
in

g 
lo

ad
,  

P 
(k

N
)

Displacement,  u (mm)

(e)

(d)

(c)

(a,b)

押込み量, u(mm)

曲
げ

荷
重

，
P
(
kN
)

 

 
図９ (a)TF 材の 23℃での３点曲げ試験後の試験片断面と

(b)層状き裂の SEM 破面． 

 

3・5 TF 材の壊れにくさの発現機構 

QT 材で見られたように，一般的にはノッチ底近傍の 3

軸応力状態において，LD と直角な方向の応力xxが最大で

あり，その応力が脆性破壊応力Fを超えることで，脆性き

裂は LD と平行に進展する．しかし，TF 材の場合，脆性

破壊応力は異方性を有し，伸張した結晶粒の長手方向と平

行な脆性破壊応力F//RD は，それと直角な脆性破壊応力

FRD に比べ著しく大きい．また，図５に模式的に示した



ように，弱い面（へき開面，結晶粒界，パケット境界）は

LD とは垂直および45°方向に多く存在する．よって，図

７に示した load drop は層状破壊を引き起こす微小き裂が

ノッチ底近傍に発生したことが主因である．  

図１０は，LD と直角な微小き裂 crack  LD（ 45°の微

小き裂 crack 45°LD の場合もある）がノッチ底で発生し

た場合を示す．ノッチやき裂を付与した靭性試験において， 

RD に平行（すなわち，荷重負荷方向 LD に直角）あるい

は 45°方向の微小（脆性）き裂が発生すると，そのき裂は

隣接する結晶粒界等で停止し，これによってノッチ底近傍

の応力は再配分され，一時的にその領域の応力は低下し，

応力分布は大きく変化する．その後，さらに押込むことに

よって，荷重 Pの増加とともに発生した微小き裂端近傍に

おいて，微小き裂と直角方向の応力は=60°で最大７）と

なる分布を持つ（図１０のステップ 1）．よって，き裂端

近傍のプロセスゾーンにおいて微視組織が多くの損傷を

受ける（超微小なき裂が生じる）中で，=60°での最大垂

直応力が駆動力となって新たな微小き裂が発生する可能

性が高い（図１０のステップ 2）．当然，発生したと同時

にき裂の干渉効果によって各き裂端の応力は低下するが， 

引き続き押込まれることで 2 つのき裂は連結する（図１０

のステップ 3）．図８や他の温度での層状破面の観察結果

から，連結した面は微細なディンプル破面であり，温度の

低下と共にディンプル破面の存在領域は少なくなってい

た．すなわち，ジグザグき裂における層状破面において，

ステップ 2 で生じる RD に平行な脆性き裂は terrace に，ス

テップ3の連結で生じたディンプル破面が stepに相当する．

よって，微小き裂の連結を抑制する（すなわち，破壊抵抗

を高める）ためにも，微小き裂発生場所となる弱い面の空

間分布だけでなく，微細粒組織で延性破壊を助長してき裂

の進展を抑制することが強靱化にとって非常に重要とな

る．ステップ 3 の後は，同様なメカニズムでき裂は発生，

連結そして進展する．複数の微小き裂が発生，連結しても，

微細粒組織によって十分な延性が担保されていれば，複数

のき裂の発生はむしろ個々のき裂端の応力を低下させる

ので，ノッチ底における応力集中を分散させる応力遮蔽効

果によって材料の抵抗は大きくなる．図７に示した TF 材

の曲げ試験において，荷重低下を伴いながら曲げ荷重 P

が増加しているのは，その効果が適切に発揮されているた

めである．特に，試験温度 23℃では 10mm 押し込んでも

その効果は失われていないのがわかる．このようなき裂の

発生から伝播する過程で破壊の駆動力は弱まり，材料その

ものを破断させないことが可能となる．すなわち，材料全

体で力を受け止めていることになる．しかし，押込み量に

よって長手方向に分岐・成長したき裂やそれらき裂端近傍

の微小き裂が増殖し，温度低下によって組織の持つ壊れに

くさの能力が失われると，RD と平行な応力xxが駆動力と

なってき裂は LD と平行な方向に進展する．結果的に，材

料の抵抗，すなわち曲げ荷重 Pは一気に減少し材料破断に

至る． 

ここで，もし弱い面が直線的に RD と平行にしか存在し

なければ，発生した微小き裂端の応力の再配分が生じる前

に，RD に一直線上に沿ったき裂が瞬間的に大きく成長し，

き裂の進展を抑制することができず，荷重の低下はかなり

大きくなることが想像できる．このような瞬間的な長いき

裂の成長による大きな荷重低下は，異材接合されたラミネ

ート材や繊維とマトリックスの界面で破壊する繊維強化

複合材料でよく見られる．この場合，界面の配向を適切に

設計することで，同じ繊維体積率であってもき裂の発生・

進展を変化させ，急激な荷重低下（すなわちき裂の進展長

さ）を抑制し靭性を向上させることが可能となる８）． 

TF 材は，複合材料のような繊維とマトリックス等の異

種材料を結合するプロセスを必要とせず，単純な棒圧延プ

ロセスを通じて，微細結晶粒の形態（粒径と粒形）と結晶
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図１０ (a)TF 材の 23℃での３点曲げ試験後の試験片断面と(b)層状き裂の SEM 破面． 

 



方位を精緻に制御することで破壊を制御したものであり，

今後の強靱特性向上を実現できる構造用金属材料および

部材の新たな方向性を示すと考えられる． 

 
４．結び 

1800MPa 級の中炭素低合金鋼を対象に，500℃での溝ロ

ール圧延によって，強いαファイバー集合組織を持ち，か

つ結晶粒の短軸長さ 0.3 m の超微細繊維状結晶粒組織を

有する 14 mm 角×1 m 長さの棒鋼（TF 材）を創成し，引

張り試験，3 点曲げ試験，そして組織観察を通じて，初期

ノッチ底からのき裂伝播挙動と組織の関係について検討

を行った．その結果，以下のような成果が得られた．主な

結果を以下に示す． 

(1) 最大荷重 Pmaxで直ちに脆性的に破断する既存鋼（QT

材）と異なり，TF 材では押し込み量 uの増加と共に

荷重 P1で小さな load drop が生じ，その後，多数の小

さな load dropを伴いながら荷重 Pが増加あるいは低

下する特異な P－u 関係を示す．この傾向は，-196

～100℃の範囲で観察されたが，23℃でより顕著とな

った．また，最初に荷重が低下する P1は温度の減少

とともに低下した．TF 材は超高強度であっても脆性

的に破断しない機能を有することを確認した． 

(2) 微小き裂は LD と直角（cracks LD）あるいは45°

の角度（cracks 45°LD）を有し，その後ジグザグに

長手方向に進展する層状破壊挙動を示した．ジグザ

グき裂は，押込み荷重方向 LD と平行な面(step)にお

ける微細ディンプルと垂直な面(terrace)における擬

へき開で構成される．試験温度が-100℃以下では，

step/terrace のジグザグき裂は同様に観察されたが，

cracks 45°LD の微視き裂が主き裂に成長すること

で試験片は二つに破断した． 

(3) 複数の微小き裂が発生，連結しても，微細粒組織に

よって十分な延性が担保されていれば，複数のき裂

の発生はむしろ個々のき裂端の応力を低下させるの

で，ノッチ底における応力集中を分散させる応力遮

蔽効果によって材料の抵抗は大きくなる．微小き裂

の連結を抑制する（すなわち，破壊抵抗を高める）

ためにも，微小き裂発生場所となる弱い面の空間分

布だけでなく，微細粒組織で延性破壊を助長してき

裂の進展を抑制することが強靱化にとって重要とな

る． 
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