
  Regular Article

Mechanism of Improved Ductility of 
1,500 MPa-class Ultra-high Strength Cold-
rolled Steel Sheet Produced by Rolling and 
Partitioning Method
Yoshihiro Hosoya1)*, Yuta MatsuMura1), Yo toMota2), Yusuke onuki3) and Stefanus Harjo4)

1) R&D, HQ, Tokushu Kinzoku Excel Co., Ltd.
2) National Institute for Materials Science
3) iFRC, Ibaraki University
4) J-PARC Center, Japan Atomic Energy Agency

Received on Aug. 22, 2019 ; Accepted on Oct. 11, 2019 ; J-STAGE Advance published on Nov. 27, 2019

＊ Corresponding author. E-mail : y-hosoya@tokkin.co.jp, Address : Tokushu Kinzoku Excel Co., Ltd., 6F Mejiro Hakubutsukan 
Bldg. 4-25 Mejiro 1-chome Toshima-ku Tokyo 171-0031

Copyright © 2020 The Iron and Steel Institute of Japan

Abstract:  By using a steel with standardized chemical composition and conventional manufacturing processes for 
flat-rolled steel strip, a 1,500 MPa class stainless steel sheet whose product of yield strength (YS) and 
total elongation (El) exceeds 30,000 MPa% was developed and its mass production has been established.
Besides the excellent YS-El balance, the developed steel sheet has excellent performance for not only an 
anti-secondary work embrittlement but also high cycle fatigue endurance.

  Core technology of the developed method is composed of a combination of high precision cold-rolling 
and isothermal partitioning treatment in a batch furnace, the name of which was called Rolling and Par-
titioning (R&P) method. By the R&P method, the microstructure of steel is controlled to the mixture of 
a strain induced martensite as the matrix phase, and an optimum amount of retained austenite as the sec-
ond phase which is dispersed in isolation and surrounded by the transformed martensite.

  In this paper, the microstructure formation 
during the R&P process and the deformation 
mechanism that would bring about the excel-
lent strength-ductility balance are discussed 
based on the results obtained from the in-situ 
neutron diffraction measurement. The results 
have revealed that the typical Lüders-like 
stress-strain curve of R&P steel is caused by 
competitive plastic flow between austenite and 
martensite, and an effective transformation in-
duced plasticity phenomenon.

Keywords:  advanced high strength steel; stainless steel; 
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tensite transformation; Lüders strain; neutron 
diffraction; nano indentation.
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1.  緒言

1970年代に実用化された連続焼鈍プロセスによって，
フェライト（α）母相中にマルテンサイト（α’）相を分散さ
せたDP（Dual Phase）鋼板 1）の製造が可能になり，引張り
強さ（TS）と全伸び（El）のバランスの優れた高強度鋼板
（High Strength Steel：以後HSSと称す）として国内外で精
力的に研究開発が進められた 2,3）。DP鋼の優れた機械特性
の発現メカニズムに関しても，今日の高強度鋼板開発に有
益な指針を与える研究成果が報告された 4–6）。その後，（α
＋ γ）二相域での連続焼鈍と適切な冷却速度で意図的に残
留オーステナイト（γ）量を増やすことで，TS＞1000 MPa
でTS×El＞30,000 MPa%を 有 す るTRIP（Transformation 
Induced Plasticity）鋼が実用化された 7）。1990年代末には
TS＞1100 MPaでTS×El＞90,000 MPa%を有する高Mn
系TWIP （Twinning-Induced Plasticity）鋼が開発され 8），従
来のHSSとは区別して第二世代のAHSS （Advanced High 
Strength Steel）と位置付けられるようになった。当該鋼板
は，マンガン（Mn）量と炭素（C）量のバランスを変えるこ
とで，40,000～120,000 MPa%の極めて広範囲かつ大きな
TS×EL値が得られる反面，降伏強さ（YS）が高々400 MPa
程度と低いため 9），成形性には優れるが構造用材料として
の用途には剛性面で課題がある。最近ではTRIP鋼とTWIP
鋼の中間領域のTS-Elバランスが第三世代のAHSSとして
共通の開発目標となっている 10）が，製造安定性や二次加工
に伴う諸課題に言及した論文は多くない。

400 MPa＜TS＜800 MPaのHSSにおいては，TS-Elバラ
ンスのみならずTS-YSバランスやTS-r値（塑性異方性）バ

ランスなどと併せて，各種成形性，すなわち深絞り成形性，
張出し成形性，曲げ加工性，伸びフランジ性などを総合的
に評価することが重要である 11）。これに対し，1,000 MPaを
超える超高強度鋼板（Ultra High Strength Steel：以後UHSS
と称す）は，ほぼ例外なくα’相によって強化され，かつ二
次加工は平面ひずみ変形による単純曲げ成形や逐次成形
であるため，一軸引張り試験で得られるTS-Elバランスの
みで鋼板の優劣を判断するのは容易ではない。とくに曲げ
成形では，局所的な曲げ加工の難易と曲げ加工部位の耐加
工脆化が最終部品の信頼性を大きく左右する 12）。また，DP
鋼では残留 γ量が多いほど剪断端面の加工脆化が顕著とな
り，伸びフランジ性が劣化する 13）。さらには，高n値で張り
出し成形性に優れる鋼板はYSが低く，構造材料としての
剛性低下が危惧される。つまり，二次加工に伴う鋼板の加
工脆化を抑えつつ，加工履歴に依らず部品の剛性を維持す
ることが，1,000 MPaを超えるUHSSの開発目標になる。
次に，第三世代のAHSS開発の契機となった，Speerらが

提唱したQuenching & Partitioning（Q&P）法 14–16）について薄
板製造プロセスの観点から検証する。この方法は，鋼板を γ

単相域に加熱後，Ms点とMf点の中間温度で焼入れを停止
して部分的にα’変態させた後，400℃程度まで再加熱して
短時間等温保持することで未変態 γ中にα’中の過飽和固溶
CをPartitioningさせる。Q&P処理に伴うCの濃化挙動に関
しては，APT（Atom Probe Tomography）による原子レベル
での研究によって明らかにされている 17,18）。しかし，Q&P
法のコア技術である，50℃ /s以上の冷却速度でα’変態を中
断した上で，短時間で固溶Cを未変態 γ中にPartitioningさ
せるためのエンジニアリング上の課題は残っており，スト
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リップを全長・全幅にわたって均一な熱履歴で処理する事
は極めて難しいと言わざるを得ない。
さて，鋼板を超高強度化するその他の有効な方法とし

て，結晶粒を微細化する方法が提案されている 19–21）。しか
し，α単相鋼を微細粒化したのでは塑性不安定への遷移が
早まるため高延性化は難しく，ARB法などを駆使して微
細なDP組織に制御して塑性不安定への遷移を遅らせる方
法が提案されている 19）。さらなる高強度と高延性を実現す
るためのヒントとして，HPT（High Pressure Torsion）法に
よって γ＋α’の二相組織からなるnanoサイズの等軸粒組
織とする方法が報告されている 22）。この方法を既存のス
トリップ製造工程に適用するのは難しいが，1,500 MPa級
のUHSSで高延性化を図るための重要なヒント，つまり微
細なmultimodal組織の有効性を教えてくれる。興味深いの
は，ARB法で目標とされた応力－ひずみ（S-S）曲線の高n
値化を志向するのではなく，HPT法では，必然的に高強度
化に伴って完全弾塑性変形に近いLüders変形様のS-S曲線
に遷移する 22）点である。薄板成形の常識として，不連続降
伏する鋼板は形状性や表面品質の点で部品成形には適さな
いとされてきた。しかし，塑性変形時に一定の流動応力を
維持しながら変形する鋼板は，塑性変形に伴って部品の耐
力が維持されるばかりか，塑性変形した部位に相応の延性
が残っている鋼板ともみなせる。つまり，Lüders-likeな変
形（以後，Lüders変形様のS-S曲線をLüders-likeの変形と称
する）を如何に安定的に持続させるかが重要であり，その
可能性を示唆するmultimodalな微細組織を既存のプロセス
で実現できれば，新たなUHSSの開発に道を拓くと考える。
そこで著者らは，上記した従来のUHSSの成分設計およ

びストリップ製造プロセス上の問題を解決する方法とし
て，Rolling and Partitioning（R&P）法を考案した 23–25）。当該
方法の模式図をFig.124）に，量産化された超高強度・高延性
薄鋼板のYS-ElバランスをFig.224）に示す。Fig.2は，構造材
料として重視すべき高剛性と最終部品の信頼性を両立さ
せる狙いから，敢えて0.2%耐力と全伸びの相関で示した。

R&P法は，冷間圧延による加工誘起α’相の形態制御とバッ
チ炉を用いた長時間のPartitioning処理を組み合わせること
で，高剛性でかつ高延性を有するUHSSを極めて小さなバ
ラツキで製造することが可能であり，既存プロセスでの量
産化が実現した。
本論文では，R&P法による組織制御と，開発された鋼板

の変形特性と実用特性などについて述べるとともに，開発
鋼が超高強度と高延性を兼備するメカニズムについて，中
性子回折による構造解析および in-situでの格子ひずみ測定
結果などを踏まえて考察する。

2.  鋼板開発の基本コンセプト

本開発に着手するに際し，以下の基本コンセプトを設定
した。
（1） 基本成分系は，工業的に量産可能な商用ステンレス鋼

とし，既存の薄板製造工程で製造可能とする。
（2） 強化組織は，最も高強度化に適するα’を母相として，

延性を担う準安定 γ相を適量分散させた複合組織とす
る。

（3） 組織形態は，DP鋼におけるTomota and Tamuraの指針 6）

に基づいて，α’相が γ相を取り囲むように制御された
微細な複合組織とする。

（4） α’相のPartitioning処理による軟化抑制と高耐力化を目
的として，MoおよびCr炭化物の析出強化を重畳する。

（5） 高耐力と高延性を兼備する機械特性を実現するため，
HPT法で実現されている完全弾塑性変形に近いS-S曲
線を目標とする。

Fig. 1.  Schematic diagram showing the processing condition 
and microstructure change in the R&P method24). (Online 
version in color.)

Fig. 2.  Comparison of the YS-El balance between mass-
produced conventional steels and newly developed steels 
by the R&P method24). (Online version in color.)

Fig. 1.  Schematic diagram showing the processing condition 
and microstructure change in the R&P method24). (Online 
version in color.)

Fig. 2.  Comparison of the YS-El balance between mass-
produced conventional steels and newly developed steels 
by the R&P method24). (Online version in color.)
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3.  供試鋼および実験方法

2章で列記したコンセプトに最も合致した鋼種として
JIS-SUS633（ASTM A693）相当の準安定オーステナイト鋼
を選定した。その化学組成をTable 1に示す。工業用電気炉
で溶製後，熱間圧延によって準安定 γ相からなる4.0 mmtの
熱延鋼板とした。当該鋼板に複数回のレバースミルでの冷
間圧延と光輝焼鈍炉にて1000℃以上で溶体化処理を繰り
返すことで，最終的に適切な体積率の加工誘起α’相が未
変態 γ相を取り囲むように組織制御された0.13 mm厚の冷
延鋼板とした。Moを含有する準安定オーステナイト鋼に
おける加工誘起α’相の γ相への逆変態終了温度は700℃以
下 26）であるため，本実験で得られるα’相は冷間圧延によっ
て逆変態 γ相の一部が加工誘起変態したものと言える。
その後，300℃～500℃の温度範囲で30 min～360 minの

均熱処理を行って，α’相から γ相への侵入型固溶元素の
Partitioning処理と，α’相中へのMoとCrの炭化物の析出処
理を行った。処理後の微細炭化物の析出量を定量するた
め，10%アセチルアセトン（AA系）電解溶液中で電解抽
出した残渣を0.2 µmのメッシュフィルターで捕集する方
法 27）を採用した。抽出した全ての残渣を混酸で分解した
後，サイズ分級を行うことなく発光分光（ICP）分析装置で
残渣（炭化物）中に含まれるMoとCrの含有量（mass%）を
分析した 28）。
微細組織解析に関しては，圧延方向の断面中央を JEOL

社製FE-SEM（JSM-7001F）で観察したEBSD像を基にTSL 
Solutions社製OIM装置で解析した相マップを用いた。さら
に，バルクの相構成と微細構造変化をより定量的に比較す
るため，J-PARC MLFのビームライン20（iMATERIA）29）を
用いて，8 mmW×65 mmL×0.13 mmtのサンプルを46枚重
ねた試料より集合組織解析および格子定数の変化を測定し
た。
機械特性に関しては，ASTM E8サブサイズ試験片（GW：

6 mm，GL：25 mm）を用いて，ひずみ速度：1.7×10－4 s－1

の一軸引張り試験によるS-S曲線を基に評価した。さらに，
安定した特性が得られた400℃で360 minのPartitioning処
理を行った鋼板については，引張り試験と同形状の試験
片の平行部中央を，先端曲げ半径（R）：0.2 mmで直角に曲
げ加工して外周部の表面状態を観察した後，平坦に曲げ
戻して引張り試験を行い，破断位置の観察結果から耐加
工脆性を評価した。さらに室温での疲労特性に関しては，
JIS Z 2273をモディファイした試験片（GW：10 mm，GL：
15 mm）を用いて，周波数：50 Hz，応力比：0.1，応力条件：

片振り引張りモードにて107サイクルまで試験を行って疲
労限度を求めた。
本研究では，R&P処理による高強度化と高延性化のメカ

ニズムを明らかにするため，J-PARC MLFのビームライン
19（TAKUMI）30）を用いて，引張り変形に伴う in-situでの相
構成と格子ひずみ測定を目的とした以下の考察実験を行っ
た。平行部の幅：6 mm，厚さ：0.125 mm，長さ：55 mmの
試験片による引張り試験（クロスヘッド移動速度は弾性変
形域：0.01 mm/min，塑性変形域：0.05 mm/min）を室温で
行いながら，引張り軸に対して45°で入射したビームに幅：
5 mm，高さ：10 mmのスリットを，検出器に向かう回折
ビームに5 mmのコリメータを設置して中性子回折を行っ
た。入射角から試験片長手中央の7 mmが測定領域である
ため，測定ゲージ体積は約5.3 mm3となる。これによって，
Lüders変形帯（以下，Lüders帯と称する）が伝播する段階で
は帯が測定ゲージ領域を通過するときにのみ回折プロファ
イルに変化が現れる。
さらに本研究では，中性子回折によって検出される

α’相と γ相の格子ひずみに由来する各相の強度を定量的
に比較するため，R&P処理後の鋼板中のα’相と γ相のナ
ノ硬さ（Hn）を，Berkovich圧子を装着したHysitron社製
Triboindenter（PI950）を用いて測定した。測定は荷重制御
モードで行い，荷重負荷と除荷の速度は，いずれも50 µN/s
とした。

4.  実験結果

4・1　 Rolling and Partitioning処理による組織形成と機械
特性の変化

冷間圧延と溶体化処理を繰り返して組織制御された鋼板
の金属組織をFig.3（a）に示す。溶体化された γ相の一部が
冷間圧延によってα’相に加工誘起変態しており，Fig.1に模
式的に示したように未変態 γ相を取り囲む形態に制御され
ている。

Partitioning処理に伴う相構成の変化をバルク状態で精

Table 1.  Chemical composition of steel used in this study.
(mass%)

C Si Mn Ni Cr Mo N
0.08 0.38 0.67 4.70 16.8 2.7 0.10

Fig. 3.  SEM-EBSD phase maps of RD section observed in (a) 
as-R&P treatment  with optimum reduction followed by 
partitioned at 400°C for 360 min, and (b) after tensile 
testing.
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緻に比較するため，As-rolled材と300～500℃で360 min処
理材における γ相の正極点図とバルク中の γ相の体積分率
（Vfγ）を中性子回折によって求めた結果をFig.4に示す。一
般に，集合組織を有する二相鋼の第二相体積率の測定結果
は誤差が大きいため，結晶方位分布関数の測定と同時に
同定することが推奨されており 31,32），本実験ではOnukiら
が iMATERIAで開発した手法 33）を用いて定量化した。そ
の結果，γ相の体積率は36～39%の範囲に収まっており，
Partitioning処理によって γ相の体積率は殆ど変化しないこ
とが確認された。
さらに，Partitioning処理に伴う γ相の格子定数の変化を

Fig.5に示す。γ相の格子定数は，300～400℃でPartitioning
処理することによってAs-rolledに比べて僅かに増大する。
これは，侵入型固溶元素の γ相中への分配による変化と推
定される。さらに処理温度を500℃に上げると急激に格子
定数が増大する傾向が認められる。これは，回復に伴う転
位の消滅によって転位線上の侵入型固溶元素が γ相中に固
溶した結果とも解釈できるが，本データから断定すること
はできない。
そこで，Partitioning処理中にα’相中に析出する炭化物中

に含まれるMoとCrの量をそれぞれ分析した結果をFig.6
に示す。As-rolledと300℃では炭化物中の各元素の含有量
は殆ど変化しないことから，一連の工程で安定的に存在す
る未溶解炭化物中の含有量と考えられる。400℃でMoと
Crが増加する傾向を示し，MoとCrの炭化物析出が認めら
れる。500℃ではAs-rolledに比べて炭化物中に含まれるCr
の量は約2倍に，Moの量は約3.7倍に増加する。

次に，冷間圧延後のサンプルをそのまま引張り試験に
供した場合と，300～500℃の温度で30 minと360 minの
Partitioning処理を行って引張り試験を行なった場合の
S-S曲線をFig.7に示す。As-rolled材を引張り試験した時
は，1,100 MPa近傍で降伏した後，著しい加工硬化によっ
て1,600 MPa近い最高強度に到達するが，破断伸びは12～
13%に留まる。これに対し，Partitioning処理材では，処理
温度に関わらず高降伏点化し，降伏後はLüders-likeなS-S
曲線に遷移する。Partitioning時間の影響に関しては，400℃
では均熱時間の影響が殆ど認められず，20%以上の破断伸

Fig. 4.  Changes in both crystalline texture and volume fraction 
of γ phase in the R&P process assessed by the pole 
density measured by neutron diffraction using iMATERIA 
(J-PARC, MLF BL20). (Online version in color.)

Fig. 5.  Change in the lattice parameter of γ phase as a function 
of partitioning temperature measured by neutron 
diffraction using iMATERIA (J-PARC, MLF BL20).

Fig. 6.  Change in the contents of Cr and Mo in carbides 
precipitated in α’ phase during the R&P treatment in total 
content of each element. (Online version in color.)

Fig. 4.  Changes in both crystalline texture and volume fraction 
of γ phase in the R&P process assessed by the pole 
density measured by neutron diffraction using iMATERIA 
(J-PARC, MLF BL20). (Online version in color.)

Fig. 6.  Change in the contents of Cr and Mo in carbides 
precipitated in α’ phase during the R&P treatment in total 
content of each element. (Online version in color.)
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びが認められる。これに対し，300℃ではS-S曲線の形態に
差は認められないが，破断伸びは長時間均熱によって大
きくなる傾向が認められるものの20%に満たない。一方，
500℃では長時間のPartitioning処理を行なった場合，明瞭
な降伏点降下が現れた後，Lüders-likeな変形を経て加工硬
化を伴うS-S曲線に変化するが，破断伸びは15%以下まで
低下する。以上の結果から，Partitioning処理としては400℃
が最適であり，30 min～360 minでは処理時間の影響を受け
ることなく安定して20%以上の伸びが得られる。また，集
合組織が発達しているにも拘らず引張り特性の面内異方性
が極めて小さいことも確認されており 24），これらの結果が
奏功してR&P法の量産化が実現した。

Fig.7で安定した強度と延性が得られた，400℃で360 min

のPartitioning処理を行った試料の引張り破断部近傍の断
面SEM組織（相マップ）を，引張り前のFig.3（a）と並べて
Fig.3（b）に示した。引張り変形後は，Fig.3（a）に比べて明
らかに γ相の存在量が減少しており，残留 γがα’に加工誘
起変態していることが判る。
開発材の実用性能に関しては，上記と同じ熱処理条件
のサンプルを用いて耐二次加工脆性と疲労限度を評価し
た。耐二次加工脆性については，圧延方向と圧延直交方向
から採取したサンプルについて，曲げ－曲げ戻し引張り試
験によって評価した。一次曲げ外周部の表面状態を光学顕
微鏡で観察した結果と，曲げ戻し後に再度引張り試験を
行って破断させたサンプルの外観を合わせてFig.8に示す。
1,500 MPaのTSを有しながら曲げ外周部に微小割れは観察

Fig. 7.  Typical stress-strain curves of as-rolled and after partitioning treatments with the combination of different temperature and time. 
(a) As-rolled and partitioned at 300°C, (b) Partitioned at 400°C, (c) Partitioned at 500°C. (Online version in color.)

Fig. 8.  Appearances of both outer surface of primary bending and whole view of test pieces after fracture in both rolling and transverse 
directions observed in the sample with partitioning treatment at 400°C for 360 min.

Fig. 7.  Typical stress-strain curves of as-rolled and after partitioning treatments with the combination of different temperature and time. 
(a) As-rolled and partitioned at 300°C, (b) Partitioned at 400°C, (c) Partitioned at 500°C. (Online version in color.)
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されなかった。さらに，再引張り時の破断位置は一次曲げ
部以外の母材部で破断したため，一次曲げ部は加工脆化し
ていないとみなされる。
次に高サイクル疲労試験結果をFig.924）に示す。107サイ

クルまでの試験結果で評価した疲労限度は1,450 MPaであ
り，R&P処理を行なった鋼板が極めて高い耐久疲労強度を
有する事が確認された。

5.  考察

5・1　 R&P鋼におけるLüders-likeな変形と高延性化のメカニ
ズム

R&P鋼で確認された優れた強度－延性バランスの発現

機構を考察するため，引張り試験と同時に中性子回折測定
を行なって，γ相の変態挙動とα’相と γ相の格子ひずみの変
化を In-situで同定した。

As-rolledと300～500℃でPartitioning処理を行ったサンプ
ルについて，中性子回折を行いながら引張り試験を行った
時のS-S曲線をFig.10に示す。Fig.7に示したS-S曲線が得
られた試験片とは形状と寸法が異なるにもかかわらず，同
様の形態のS-S曲線とPartitioning条件による破断伸びの有
意差が確認された。
変形過程での γ相の安定性を比較するため，As-rolled

材に関しては破断伸びに近い10%の引張りひずみで，
Partitioning処理を行った3サンプルについては最も伸びの
小さい500℃のS-S曲線を基準として13%の引張りひずみ
で測定した。引張り試験前（a）と後（b）における111γ，200γ，
110α’の回折強度の変化をFig.11に示す。As-rolled材は10%
のひずみで200γ，111γのピークは消失する。これに対して

Fig. 9.  S-N curve showing the high fatigue endurance of the 
sample processed by the R&P treatment at 400°C for 360 
min24). (Online version in color.)

Fig. 10.  Stress-strain curves obtained by the tensile test 
conducted at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) with 
the in-situ measurement of neutron diffraction. (Online 
version in color.)

Fig. 11.  Change in the neutron diffraction intensities of γ phase showing its stability with partitioning temperature measured for the 
samples strained with 10-13%, by in-situ measurement at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI). (a) Before deformation, (b) 
After deformation up to 10 and 13%. (Online version in color.)

Fig. 9.  S-N curve showing the high fatigue endurance of the 
sample processed by the R&P treatment at 400°C for 360 
min24). (Online version in color.)

Fig. 10.  Stress-strain curves obtained by the tensile test 
conducted at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) with 
the in-situ measurement of neutron diffraction. (Online 
version in color.)

Fig. 11.  Change in the neutron diffraction intensities of γ phase showing its stability with partitioning temperature measured for the 
samples strained with 10-13%, by in-situ measurement at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI). (a) Before deformation, (b) 
After deformation up to 10 and 13%. (Online version in color.)
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Partitioning処理を行った3サンプルでは13%のひずみでも
111γのピークが観察される。400℃処理材では200γの回折
ピークも確認され，残留 γがより安定化していることを示
している。
そこで，S-S曲線がLüders-likeに変化する過程での加工

誘起変態の挙動を確認するため，試験片表面の最大せん断
応力方向にLüders帯が通過する前後での，引張り方向と垂
直方向での111γ，200γ，220γ，110α’，200α’，220α’の回折スペ
クトルの変化をFig.12に示す。変形帯の通過によって，引
張り方向における111γと200γの回折強度が明らかに減少す
る。垂直方向の変化は小さいが，220γの回折強度が弱くな
ると同時に111γが消失する。以上の結果から，Lüders帯の
通過に伴って γ→α’変態が起こっている事が確認された。
弾塑性変形過程で結晶粒に負荷される内部応力の変化を

明らかにするため，先ず弾性変形過程におけるα’相と γ相
の格子ひずみの変化を調べた。
両構成相の種々な格子面間隔から計算した〈hkl〉方向の

格子ひずみの値を外力に対してプロットした結果をFig.13
に示す。1,500 MPa近傍以下は降伏前の弾性変形域であり，
各々の〈hkl〉方向の格子ひずみと外力の間には線形関係が
認められる。その傾きは〈hkl〉に依存する回折ヤング率（弾
性コンプライアンス）を示しており，γ相およびα’相ともに
〈200〉方向が弾性的に最も軟らかい。この結果はHarjoらの

TRIP鋼に関する報告 34）と良く一致している。
次に，降伏後にLüders-likeの変形が進行する段階では，

外力の変化は小さく加工硬化量も小さい。そこで，Lüders
変形域の構造変化を詳細に比較するため，降伏直後から
8%の塑性ひずみまでの変形過程を測定範囲とした。引張
り方向の γ相とα’相における〈hkl〉方向の格子ひずみ（a）
と，hkl回折積分強度（b）の変化をFig.14にそれぞれ示す。
Fig.14（a）ではFig.13で分離して把握できなかった格子ひ
ずみの変化を，Fig.14（b）ではα’変態を伴ってLüders帯が
伝播した痕跡を知ることができる。すなわち，試験片全体

としての塑性ひずみが約4%から6%の間で回折積分強度
が変化し，Lüders帯が中性子回折測定ゲージ領域を通過し
たことが分かり，K-S関係にある111γの減少と同期して，
110α’の回折強度の増加が確認された。これに呼応して，
Fig.14（a）では200γと200α’の格子ひずみが増加し，結晶粒
方位に依存する不均一塑性変形に起因する粒応力が発生し
ている。Fig.14（a）の全体を眺めると格子ひずみは総じてα’
相の方が大きいので，α’相と γ相間の相応力が存在してい
ると推定され，Lüders帯が通過した4%以降では各構成相
における粒応力の発生が顕著に見られる。α’相と γ相で結
晶方位による逆転は認められるものの，以上の結果はα’相
と γ相の変形応力の差が小さいことを示唆している。
α’相と γ相の強度を直接検証するため，引張り変形前の
サンプルについてナノインデンテーション法で両相のHn
を測定した。α’相中で60箇所，γ相で53箇所の圧痕測定で
得られたHnの分布をFig.15に示す。Hnの平均値と標準偏
差（±σ）は，前者が7.29 GPa±0.92 GPa，後者が6.35 GPa
±0.58 GPaであった。α’相のHnは，Ohmuraら 35）による

Fig. 12.  Change in the neutron diffraction spectrum just before 
and after passing through the Lüders-like band during 
tensile testing by in-situ measurement at the J-PARC 
MLF BL19 (TAKUMI) for the sample with partitioning 
treatment at 400°C for 360 min. (Online version in color.)

Fig. 13.  Effect of external stress on the lattice strain of each grain 
orientation of α’ and γ during the elastic straining by the 
J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) for the sample with 
partitioning treatment at 400°C for 360 min. (Online 
version in color.)
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tensile testing by in-situ measurement at the J-PARC 
MLF BL19 (TAKUMI) for the sample with partitioning 
treatment at 400°C for 360 min. (Online version in color.)

Fig. 13.  Effect of external stress on the lattice strain of each grain 
orientation of α’ and γ during the elastic straining by the 
J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) for the sample with 
partitioning treatment at 400°C for 360 min. (Online 
version in color.)
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0.2 mass%Cマルテンサイト鋼の焼き入れまま材に匹敵す
る値である。一方，γ相のHnに関しては，Aramakiら 36）によ
る二相ステンレス鋼を引張り試験した際に，加工誘起α’変
態が確認された1.5を超える相当塑性ひずみとなる破断部
近傍で測定した残留 γ相のHnが4.5～6.4 GPaであったのに
対し，R&P鋼中の γ相のHnはさらに高くなっている。これ
は，Rollingによって γ相には高密度の転位が導入され，さ
らにPartitioning処理によって転位線が侵入型固溶原子に
よって固着されたため，γ相の変形強度がα’相の強度近く
まで上昇していることを示唆している。これは，中性子回
折で得られた γ相の格子ひずみがα’相に匹敵するレベルま
で大きくなっていることを裏付けるものである。
5・2　R&P法の製造プロセス上の有意性
第三世代をクリアするAHSSは，依然としてQ&P法が

最有力と見なされている。しかし，マルテンサイト変態を
ピンポイントの温度で中断する点，残留 γの体積率が焼入
れ温度に，C濃度がPartitioning時間に大きく依存する点な
どを考慮すると，中厚鋼板の製造には適用できると思われ
るが，連続焼鈍ラインでストリップを高歩留まりで量産す
ることは容易ではない。また，R&P法は既存の冷間圧延と

バッチ熱処理の組み合わせからなるため，ほぼ平衡状態で
の組織制御が可能である。R&P法で最も重要なプロセス要
件は，冷間圧延率によってα’相が未変態 γ相を取り囲むよ
うに組織制御する点であり，400℃では処理時間の依存性
がほとんど無くなる。

Fig.5に示した400℃以下のPartitioning処理に伴う γ相の
格子定数の変化は，R&P法では γ相の格子間位置への固
溶Cの分配はQ&P鋼に比べて 17,18）顕著では無いのではと
の疑問を抱かせる。しかし，この点に関しては，R&P法で
は冷間圧延によって γ相中に多量の転位が導入されてい
る点を考慮する必要がある。つまり，γ相中に分配した侵
入型固溶元素（C，N）は優先的に転位線を固着すると考
えられ，格子定数に顕著な変化を伴うことなく γ相を安定
化していると考えられる。これは，Partitioning処理によっ
て，Lüders-likeな変形が安定的に持続することからも示唆
される。また，転位の合体消滅が顕著になると考えられる
400℃を超える温度では，転位に固着していた固溶Cが γ相
の格子間位置に遷移すると考えると，500℃のPartitioning
処理で格子定数が著しく増大する結果とも符合する。
一方，Q&P法以外の新たな組織制御方法として，

Deformation & Partitioning（D&P）法がHeらによって提案さ
れている 37）。0.47%C-10%Mn-2%Al-0.7%Vを含有する鋼を，
温間圧延－二相域焼鈍－冷間圧延－400℃ Temperingの一
連の工程で処理する事で，TS＞2000 MPa，El：15～20%の
TS-Elバランスを達成している。しかし，当該法における温
間圧延をストリップの製造工程に適用するのは極めて難し
いと考えられ，棒線材のようなコンパクトな製造工程に限
定された方法と見なされる。D&P法とR&P法の共通点は，
γ相がα’相で囲まれた組織をゴールとする点である。前者
は冷間圧延前に二相域焼鈍を行うのに対して，後者は γ相
を冷間圧延することで上記の二相組織に制御する。いずれ

Fig. 14.  Effect of plastic strain up to 8% on both phase intensity 
and intergranular strain during tensile testing by in-situ 
measurement at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) for 
the sample with partitioning treatment at 400°C for 360 
min. (a) <hkl> lattice strain of γ and α’ phases in tensile 
direction, (b) Integrated diffraction intensity of γ and α’ 
phases. (Online version in color.)

Fig. 15.  Nano hardness (Hn) of α’ and γ grains after partitioning 
at 400°C for 360 min measured by means of the Nano-
indentation method. (Online version in color.)

Fig. 14.  Effect of plastic strain up to 8% on both phase intensity 
and intergranular strain during tensile testing by in-situ 
measurement at the J-PARC MLF BL19 (TAKUMI) for 
the sample with partitioning treatment at 400°C for 360 
min. (a) <hkl> lattice strain of γ and α’ phases in tensile 
direction, (b) Integrated diffraction intensity of γ and α’ 
phases. (Online version in color.)

Fig. 15.  Nano hardness (Hn) of α’ and γ grains after partitioning 
at 400°C for 360 min measured by means of the Nano-
indentation method. (Online version in color.)
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の方法で処理した鋼板も，Lüders-likeのS-S曲線が観察さ
れるのは共通している。
冷間圧延と400℃の処理を組み合わせた時のα’相の寄与

に関しては，いずれの方法でもα’相中には多量の転位が
存在しているため明確な差異は無いと思われる。しかし，
R&P法では加工誘起α’相を冷間加工することで，ラスマル
テンサイトの加工硬化に有効な転位配列の割合が増加す
る 38）点や，Partitioning処理によってα’相中にCrとMoの炭
化物が微細析出する点などを考慮すると，γ相を取り囲む
α’相が安定した強度と延性を具備しているものと推定され
る。

Fig.14，15の結果は，γ相の格子ひずみがα’相のそれに
匹敵するレベルまで上昇している事を示している。これに
よって，α’相と γ相の塑性変形が同調して進行するため，異
相界面での応力集中が抑制される。つまり，Rolling工程は
単にα’の変態率を制御するだけでなく，流動応力の異なる
α’と γの弾塑性変形挙動をシンクロさせる処理としても意
味がある。取り分け，γ相がα’相に取り囲まれるように形
態制御された事で，γ相がmultimodalな延性を担う相とし
て分散している事が極めて重要な点と考えられる。
5・3　R&P鋼の実用特性

DP鋼では母相と第二相の強度差を大きくすると，フェ
ライト母相と第二相の界面近傍より微小降伏が促進され，
両構成相間の塑性ひずみ差により発生する相応力により加
工硬化性が向上する（n値の上昇 5））。反面，塑性不安定以
後のくびれ変形域では両相界面からの微小割れの発生が促
進され局部伸びが減少するため，曲げ性 39）や伸びフランジ
性 13）が劣化する。

1,000 MPaを超える超高強度鋼においては，均一伸びの
大きい連続降伏型と降伏強度の高いLüders-like変形を伴う
不連続降伏型のどちらを指向すべきであろうか。これまで
開発された1,500 MPa以上の超高強度鋼のほとんどが後者
である 22,37,40）。
不連続降伏に移行する組織学的要因としてあげられるの

は，超微細結晶粒径と強い集合組織である。R&P鋼では冷
間圧延により集合組織が発達し，γ相がα’相に取り囲まれ
た微細粒組織に制御される。加えて，Partitioning処理によ
り γ相を強化することで，α’相と競合的に塑性変形しなが
らα’変態が生じる。構成相間の強度差が小さいので異相界
面で局所的応力集中を生じてクラックを発生する可能性も
低い。塑性変形やα’変態の開始条件が試験片平行部全体で
一様であり，局所的応力集中領域が変態を伴う塑性変形を
開始するとLüders帯となって平行部を伝播する。伝播終了
後も加工硬化能を残しているので，均一変形を示してTS
に達した後にくびれを開始する。大きい伸びが保証されて
いるので，高い降伏強度を安心して利用することができる
のが，R&P鋼の特長と言える。

R&P鋼の実用上のメリットは，γ相とα’相の強度差が極

めて小さくかつ γ相の塑性変形がα’相の拘束を受けるた
め，界面での微小割れが発生し難いことが曲げ性や耐加工
脆性に有利に作用していると考えられる。さらに，高降伏
強度のα’相がネットワーク状に γ相を取り囲んでいること
で，ネットワーク状のα’相が γ相中の疲労亀裂伝播に対す
るアレスト性を高めているのではないかと考えられる。

6.  結論

1,500 MPaを超える超高強度・高延性薄鋼板の開発を目
的として，Rolling and Partitioning（R&P）法の可能性を検討
した結果，以下の結論を得た。
（1） JIS-SUS633（ASTM A693）相当の準安定オーステナイ

ト鋼をR&P処理に供することで，1,500 MPa以上の引
張強さと20%以上の全伸びの良好な強度－延性バラン
スを有する超高強度鋼板の量産化を実現した。

（2） 開発鋼板は，冷間圧延によって生成した加工誘起マ
ルテンサイトが未変態残留オーステナイトを取り囲
むように形態制御した上で，バッチ工程でマルテン
サイト相から未変態オーステナイト相への固溶Cの
Partitioning熱処理を行うことで可能になった。

（3） 開発鋼板は，完全弾塑性変形に近いLüders-likeなS-S
曲線を特徴とし，1,500 MPa以上の流動応力を維持しな
がら20%以上の伸びを発現する。Lüders-likeな流動応
力が維持されるのは，未変態 γが逐次に加工誘起マル
テンサイト変態する事によると考えられる。

（4） 開発鋼板は，二次加工に伴う加工脆化がほとんど認め
られず，1,450 MPaの極めて高い疲労限度を有する。

（5） 開発鋼板は，その場中性子回折測定によると弾塑性変
形中の γ相の格子ひずみがα’相のそれに匹敵するレベ
ルを示す。そのため，γ相とα’相がほぼ同調して塑性
変形を続けながら，逐次，α’変態することで局部くび
れの発生を抑制することが高延性化の主因と考えられ
る。
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