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第１章 序論 

 

１.１ 電磁鋼板と社会の係わり 

 

電磁鋼板は，鉄をベースとした軟磁性材料であり，発電機，変圧器あるいはモ

ーターの積層鉄心として用いられるが，一般の人の目に触れることは極めて少

ない。しかしながら，現代社会では力学エネルギーから電気エネルギーを発生

させる発電機，発電された電気を送電する際の昇圧および降圧用変圧器，また，

工場および家庭で使用される動力用モーターなどの多くの電気機器に用いられ

ている。電磁鋼板は，面内方向に均一で良好な磁気特性を持たせるため結晶方

位をランダム化した無方向性電磁鋼板と，一方向に優れた磁気特性を持たせる

ため，鉄の磁化容易軸である［００１］軸を圧延方向に揃えた方向性電磁鋼板

の 2 種類に大別される（Fig.1-1）。 

無方向性電磁鋼板は，発電機やモーターなどの回転機の鉄心材料として多く

用いられている。近年，省エネルギー化の観点から産業用モーターの高効率化

およびハイブリット自動車（HEV）モーターの小型・高出力・高効率化を達成

するニーズが急速に高まっている。そのため，モーターの種類は誘導モーター

から永久磁石モーターへ，モーター制御は商用周波数からインバータへ転換さ

れ，さらに，小型化のニーズによりハードディスクモーターおよびＨＥＶモー

ターの高速回転化が進んできた。以上の要求に応えるためには，鉄心の励磁を

高周波数化する必要があり，従来の商用周波数での磁気特性改善から，高周波

数での磁気特性改善へと無方向性電磁鋼板に求められる特性が変化してきた。

これら高周波での鉄損を抑制するため，比抵抗元素であるＳｉ，Ｍｎ，Ａｌの

添加量の増加および鋼板板厚の低減化が図られている。 

一方，方向性電磁鋼板は主に変圧器の鉄心材料として用いられ，現在の時代要 
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Fig.1-1 Schematic diagram of crystallographic features of 

non-oriented electrical steel and grain oriented electrical steel. 
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請である省エネルギー（高効率化）ニーズに対応するため磁気特性の改善が進

められている。日本の省エネ法では，エネルギーの消費効率の向上が必要とさ

れる機器が「特定機器」に指定され，規制開始年度の「目標年度」と，達成す

べき基準値である「エネルギー消費効率」を「特定機器の性能の向上に関する

製造事業者等の判断の基準等」で規定し，当該特定機器のメーカ，輸入業者に

基準達成を課している。2002 年 12 月に告示された「第一次判断基準」では，

2006 年度から油入変圧器，2007 年度からモールド変圧器が規制対象となった。

この規制により，「第一次判断基準」準拠の変圧器（トップランナー変圧器）に

おいて，旧製品に対し「エネルギー消費効率（変圧器の場合，全損失。単位：

W（ワット）」で 32.8％の省エネを実現した。引き続き，鉄心および巻線材料の

高性能化と加工技術の改良が省エネ性能に大きく左右することが注目され，

2012 年 3 月に告示された「第二次判断基準」準拠の変圧器（トップランナー変

圧器 2014）の全損失は，「第一次判断基準」に対し 12.5％の改善要求となった。

また，この規制は現在稼働中の大半を占める「第一次判断基準」以前の旧製品

に対し，全損失を 39.4%改善する基準値であり，地球環境保全と省エネに大き

な貢献を果たすことになる（Fig.1-2）。 

2012 年度末時点の日本電機工業会（JEMA）会員変圧器事業者のトップランナ

ー変圧器の累計出荷は，53.5 万台，総容量は 116GVA，平均容量は 217kVA と

なっている。この出荷実績から算定した環境に対するエネルギー消費量の削減

効果を 7 年間の平均で見ると 1800 百万 kWh/年，CO2 削減効果は 100 万 t/年に

及ぶ 1)2)。 

以上述べた変圧器の高効率化を達成するためには，常に一定して発生している

無負荷損の低減を目的とした鉄心すなわち方向性電磁鋼板の磁気特性改善が不

可欠である。Table1-1 に各種方向性電磁鋼板の代表特性を示す。 
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Fig.1-2 Energy saving effect by the top runner transformer. 

 

 

  Table1-1 Magnetic properties of representative sheets for 

transformers. 
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トップランナー変圧器では電磁鋼板の改良が大きく貢献した。 

この表で示されている無負荷損代表値（鉄損値）は，50Hz の周波数で 1.7T に

交流励磁された際の単位時間，単位鉄心重量あたりのエネルギー損失値であり，

W17/50（W/kg）で表わされる。第二次判断基準においても，電磁鋼板の特性改

善が反映する形で検討がなされた。トップランナー変圧器 2014 では，さらに改

善された電磁鋼板が採用され，省エネ化による機器の外形および質量の増加抑

制に寄与している。また近年，日本のトップランナー規制のみならず，米国で

は Department of Energy(DOE)規制，欧州では Ecodesign 規制が制定され，変

圧器に対する省エネ規制は年々強まってきている。以上の理由から，方向性電

磁鋼板の低鉄損化への要求は留まることを知らない。これらの要求に応えるた

め，時代と共に鉄損値は改善されている。なお，方向性電磁鋼板の最高級品種

の鉄損推移を Fig.1-3 に示す 3)。 

無方向性電磁鋼板および方向性電磁鋼板の磁気特性向上は，いずれも省エネル

ギーという現在の時代ニーズに対応するものである。  

本研究では方向性電磁鋼板を対象とし，その磁気特性を決定する二次再結晶現

象の重要な因子であるインヒビターについて，組織学的な観点から明らかにし

た。  
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  Fig.1-3 Historical trend of iron loss improvement of 

electrical steel sheets for transformers in JFE Steel. 

 

 

 

１.２ 方向性電磁鋼板の鉄損低減手法 

方向性電磁鋼板の鉄損は，渦電流損とヒステリシス損に分類される。渦電流損

の要因は，交流で磁化した際に電磁誘導により鉄心内に発生する渦電流である。

一方，ヒステリシス損は鋼板内の結晶方位，表面粗さ，不純物など材料の不均

一に起因する磁壁移動の障害により生ずる。 

渦電流損抑制の手段としては，比抵抗をあげる元素である Si の増加および板

厚の低減が挙げられる。Si 量の増加は，材料の脆化による圧延の限界により

3.5mass％程度にとどまっているのが現状である。また，工業生産性および後述
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する二次再結晶の安定性の 2 つの要因から，板厚の低減は現在 0.20mm 程度ま

でとなっている 4)。 

ヒステリシス損は，結晶方位，表面粗さ，不純物などに依存することを先に述

べたが，このうち結晶方位について見ると，鉄の磁化容易軸である［００１］

軸の圧延方向に対する集積度を高めることが，渦電流損の抑制に有効な手段と

なる。そのため，方向性電磁鋼板は，二次再結晶現象を用いることにより，板

面に（１１０）面，圧延方向に［００１］軸の方位（ゴス方位）を有する結晶

粒に制御されている。二次再結晶は，異常粒成長とも呼ばれ，一次再結晶後の

結晶粒のうち特定の方位粒（方向性電磁鋼板の場合にはゴス方位）のみが優先

的に成長する現象である。 

ゴス方位を有する二次再結晶粒を発達させるためには，一次再結晶組織におけ

る結晶粒方位の統計的な分布状態，すなわち集合組織が非常に重要であること

が知られている。ゴス方位粒の成長のためには，｛554｝<225>近傍方位，

{111}<112>近傍方位および{411}<148>近傍方位からなる一次再結晶組織を発

達させることが必要である。これらの方位は，最終的に発達させたいゴス方位

に対して 20～40°の方位差角を有し，ゴス方位粒の成長に際して常に易動度の

大きい高角粒界を形成，維持することにより二次再結晶の進行を促進する 5)6)。 

 さらに，二次再結晶焼鈍中において，ゴス方位粒以外の方位の結晶粒の正常

粒成長を効果的に抑制することが必要 7-9)である。このために，析出物あるいは

偏析元素がインヒビターとして用いられる。析出物としては，MnSe10)，MnS11)，

Cu2-XS12)13)，AlN14) ，BN15)などが代表として挙げられ，偏析元素としては Sn16)，

Sb10) がよく知られている。 

 析出物の粒成長抑制力,Gpin [J/mol] は，一般的に下記の式で表される。 

           Gpin＝3/2×V・σ・ｆ/ｒ 

ここで，V は析出物のモル体積，σは粒界エネルギー，ｆは析出物の体積分
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率，ｒは析出物の平均粒径である。析出物を構成する元素の添加量には上限が

あり，体積分率ｆにもおのずから限界がある。この式は体積分率が同じであれ

ば析出物の平均粒径を小さくすることにより粒成長抑制力が強化されることを

示しており，抑制力の強化にはインヒビターを微細に数多く析出させることが

有効な手法であることを意味する。 

 

 

１.３ 方向性電磁鋼板の製造プロセス 

Fig.1-4 に方向性電磁鋼板の製造プロセスの概略図を示すが，普通鋼および無

方向性電磁鋼板に対して，焼鈍回数が多いことを特徴とする。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.1-4 Manufacturing process of grain oriented electrical steel 

sheet. 
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（一次再結晶）

（一次再結晶）

（無機質ｺｰﾃｨﾝｸﾞ形成 ）
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製鋼工程では，比抵抗増加元素である Si を添加するとともに，インヒビター

として用いられる元素（Mn,Se,S,B,Al,N,Cu,Sb,Sn 等）を最適組成となるよう微

量添加し，その他の不純物元素を極力低減する。これら溶鋼を連続鋳造機で鋳

込みスラブとし，つぎに高温で再加熱した後，所定板厚に熱間圧延する。先に

示したインヒビターは，熱間圧延に先立つスラブ加熱によりいったん固溶させ

た後，引き続く熱間圧延時に再析出させる。 

その後，集合組織制御を主目的に焼鈍と冷延を繰り返したのち，脱炭焼鈍を行

う。脱炭焼鈍は文字通り炭素を鋼中から除去することが目的の工程であるが，

二次再結晶前の一次再結晶組織の適正化および鋼板表面にシリカ（SiO2）を形

成する工程を兼ねる。脱炭焼鈍後の一次再結晶組織における集合組織と一次再

結晶粒径および鋼中の析出物の分散状態により，次工程の最終仕上焼鈍での二

次再結晶組織が決定される。 

さらに脱炭焼鈍後，マグネシア（MgO）を主成分とする焼鈍分離剤をスラリ

ー状態で塗布し，ついで乾燥した後，コイルとして巻き取る。MgO により，最

終焼鈍中の鋼板同士の融着防止（焼鈍分離剤）およびフォルステライト

（Mg2SiO4）被膜形成がなされる。 

最終仕上焼鈍は，二次再結晶焼鈍もしくは純化焼鈍とも呼ばれ，二次再結晶

と鋼板中の不純物除去およびフォルステライト被膜形成を行う工程である。 

二次再結晶は，先に述べたように，ゴス方位粒が他の方位の粒を蚕食すること

で進行する。また，脱炭焼鈍時に鋼板表面に形成させた SiO2 と焼鈍分離剤であ

る MgO が反応することで Mg2SiO4（フォルステライト）被膜が形成される。方

向性電磁鋼板では，鋼中の析出物は磁壁移動の妨げになり，鉄損を大きく低下

させる。このため，インヒビターとして用いられた析出物は，二次再結晶完了

後には最終仕上焼鈍中に分解し鋼板中から除去する必要がある。水素雰囲気中，

高温で焼鈍することにより析出物を除去する。S, Se, N 等の析出物成分の多く
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は，フォルステライト形成反応に寄与しなかった MgO（未反応分離剤）中に取

り込まれる。 

この後，平坦化焼鈍をおこない製品となる。平坦化焼鈍の目的は，未反応分離

剤の除去，コイルセットの矯正および無機質コーティングの形成である。 

方向性電磁鋼板では，地鉄側にフォルステライト被膜，表面側に無機質コーテ

ィングの２種類の被膜を形成させる。無機質コーティングは，張力被膜とも呼

ばれ，鉄の熱膨張係数より小さな熱膨張係数を有している。高温で鋼板に焼付

けることにより，熱膨張係数の差で鋼板に張力が付与される。フォルステライ

ト被膜は，鉄と無機質コーティングの中間の熱膨張係数をもち，無機質コーテ

ィングと地鉄とのバインダーの役割を果たしている。鋼板に張力が付与される

ことにより，磁区が細分化され鉄損が向上する。また無機質コーティングは，

トランスで積層して使われる方向性電磁鋼板同士の絶縁も担っている。 

以上の様に非常に長い工程によって，方向性電磁鋼板は製造されるが，磁気特

性を決定するもっとも重要な現象は二次再結晶である。先に述べたように，二

次再結晶で重要な因子は，一次再結晶集合組織とインヒビターである。一次再

結晶集合組織については多くの研究がなされている一方，インヒビターの研究

についてはそれ程多くはない。従って，インヒビターについての基礎的な研究

を行ない工業化に繋げることは，製品の磁気特性向上のため極めて重要である。

これまでに示した様に，インヒビターとして使用される析出物を熱間圧延に先

立つスラブ加熱によっていったん固溶させるが，引き続く熱間圧延時に再析出

させる。したがって，このインヒビターの析出制御を工業的に行なうためには，

スラブ加熱中の析出物の固溶速度 17)および仕上げ熱間圧延中の析出挙動を定

量的に解明する必要がある。また，焼鈍工程におけるオストワルド成長，一次

粒の粒成長抑制機構，最終仕上焼鈍中での二次再結晶が進行する温度での分解

消失に関するメカニズムの解明が求められる。 
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１.４ インヒビターに関する従来の研究 

二次再結晶と析出物に関する研究として，May と Turnbull の研究 18)がまず

挙げられる。彼らは，二次再結晶を引き起こすためには析出物により，正常粒

成長が抑制されることが必要であることを明らかにするとともに，析出物とし

て MnS，TiS，CrS などが有効であることを示した。また，Flower19)らは，二次

再結晶過程における MnS の形態変化を観察し，MnS の凝集・粗大化が生じる

870～980℃で二次再結晶が進行することを報告している。なお，この MnS の粗

大化については，Swift20)が 925～1025℃における MnS の観察を行ない，微細な

析出物が消失し粗大な析出物が成長していく，いわゆるオストワルド成長を明

らかにしている。Saito21)22)は溶質元素の影響を調べ，Fig.1-5 に示すように Pb, Sb, 

Nb, Ag, Te, Se, S は正常粒成長を抑制し，二次再結晶粒のゴス方位への配向性を

高め，磁性向上に効果があることを報告している。Taguchi と Sakakura ら 23～25)

は，珪素鋼で Al を 0.01～0.04%添加する含有すると（110）[001]組織が発達す

ること，および３％Si-Fe 単結晶を用いた詳細な実験により，AlN の析出方向性

による結晶成長の選択作用があることを明らかにした。また，Matsuoka26)は TiC, 

VN, NbC, AlN が(110) [001]二次再結晶組織の形成に有効であることを示した。

Nakashima ら 27)は，一回冷延法一方向性電磁鋼板の製造工程における MnS およ

び AlN の挙動と一次再結晶および二次再結晶に及ぼす影響を調べ，AlN および

MnS のそれぞれの単独析出よりも複合析出させることで一次再結晶の粒径が

小さく，かつ，｛１１０｝および｛１１１｝集合組織が増加し，二次再結晶に有

利になると報告している。Kuroki ら 28)は，AlN 等の析出分散相のサイズ分布を

明らかにして，二次再結晶直前における析出分散相のオストワルド成長と粒成

長の関係について，考察を行なっている。この研究によると冷延前の析出処理

で 10nm 以下の微細な析出物が減少し，析出物の平均粒径がわずかに大きくな

るため，高温での析出物は安定化し，オストワルド成長が遅くなる。その結果，



12 

高温まで粒成長を抑制することになり，二次再結晶に有効に働くとしている。 

 

 

 

Fig.1-5 Effect of impurity contents on amplitude of magnetic  

torque of 3.25mass%Si steel sheet annealed at 1373K21) 

 

Matobara ら 10)は，MnS もしくは MnSe とともに Sb を添加することにより，等

温焼鈍における正常粒成長時の粒成長速度が減少すると報告している。

Fielder15）は，BN と S もしくは Se を用いることで，方向性電磁鋼板を Allegheny

社で商業化したと報告している。 

以上述べた様に，正常粒成長を抑制する析出物として硫化物（MnS,CrS,TiS），
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窒化物（AlN,VN），炭化物（TiC,NbC），セレン化物（MnSe）が挙げられ，これ

らが二次再結晶に有用であることが知られている。 

 また，実際の工学的な応用のためにはインヒビターの固溶・析出に関する基

礎データが必要である。一つは溶解度積に関するものがあり，AlN29），MnS30),31) ，

CuS32)，MnSe33)34)，BN35)についてそれぞれ調べられている。Ueshima36)らはδ／

γ変態中の MnS の析出に関する詳細な研究を行い，γ相では MnS の粒成長が

遅いこと，δ相では MnS の析出が促進されることを明らかにした。しかし，

Ueshima らの実験では，冷却速度が 0.45℃／ｓと極めて小さく，実際の熱間圧

延の冷却速度が 10℃/s 以上あることから，実プロセスでの析出挙動とは異なる

ことが推定される。 

また，Iwayama ら 37)による MnS と AlN の TTP 曲線（Time-Temperature- 

Precipitation curve）とそれから求めた CCP 曲線（Continuous-Cooling-Precipitation 

curve）を Fig.1-6 に，Sakai ら 38)による MnS と Cu2S の TTP 曲線を Fig.1-7 に示

す。これらの実験は高温で MnS を完全に固溶させた後に室温まで急冷し，再び

加熱し時効温度で保持した場合の結果である。 

また，W.P.Sun ら 39)40)は Fe-3mass%Si 鋼の高温クリープ時における MnS 析出

挙動を調べ，高温での変形時には粒界に，低温時には転位上に MnS が析出する

と報告している。さらに，AlN41)についても高温クリープにおける研究がなさ

れている。しかし，これらの実験においても変形時の歪速度が極めて小さく，

熱間圧延時の析出挙動とは異なる。 

以上述べたように，従来の実験では再固溶後急冷したのちに室温から温度を上

げた場合の析出挙動，あるいは，歪み速度が極めて小さい場合の析出挙動の研

究となっており，実際の工業的な熱間圧延に想定される析出挙動に応用するこ

とが困難であった。 
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Fig.1-6 Time-Temperature-Precipitation curves and Cotinuous 

–Cooling-Precipitation curves of AlN and MnS in 3 mass% Si 

-Fe.37) 
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Fig.1-7 Time-Temperature-Precipitation curves of Cu2S and MnS 

(a/b=S as MnS(ppm)/ S as Cu2S(ppm)).38) 
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１.５ 本研究の目的 

本論文は，変圧器の省エネルギー化に対する強い社会ニーズに応えるべく，変

圧器の鉄心材料である方向性電磁鋼板の低鉄損化について研究したものである。  

方向性電磁鋼板の低鉄損化には，結晶粒の（１１０）［００１］方位への集積

度を高めることが，もっとも重要である。このためには，二次再結晶時におい

て，インヒビターの制御が重要である。一次再結晶集合組織と二次再結晶に関

しては数多くの研究があるが，インヒビター制御に関しては，いまだに未解明

な現象が多く，本研究では析出挙動差，一次粒成長抑制力および二次再結晶へ

の影響を明らかにすることを目的とした。 

本研究では，まず MnS，MnSe と AlN について，熱間変形後の析出状態を詳

細に調べ，熱間変形温度および溶質量が MnS および MnSe の析出挙動およびそ

れらの AlN との複合析出挙動に及ぼす影響を調べた。また MnS,MnSe およびこ

れらのAlNとの複合析出物のオストワルド成長および一次再結晶粒の粒成長へ

のピンニング効果を調べ，最も抑制力が強く保たれる条件を明らかにした。さ

らに，MnS と MnSe の析出挙動の差が，地鉄と析出物との界面エネルギーの差

にある可能性について，実際の観察結果と第一原理計算から考察した。 

また，偏析元素型のインヒビターとして用いられる Sb についても，その抑制

力およびそれを有効に活用できる二次再結晶のヒートパターンについて研究を

行った。つぎに，二次再結晶焼鈍時の雰囲気がインヒビターの分解を通じ磁気

特性に及ぼす影響について研究を行い，磁気特性を向上させることができる条

件を明らかにした。 

本研究の成果に基づき，インヒビターとして用いられる元素の最適量の決定，

熱間圧延工程の最適化，仕上焼鈍工程の最適化を行うことで，方向性電磁鋼板

の磁気特性が向上し，変圧器の損失低減による省エネルギー化が達成可能とな

ることを明らかにした。 
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１.６ 本研究の構成  

第１章では，本研究の背景と目的を論じた。 

第２章では，方向性電磁鋼板に関し，ゴス方位を二次再結晶中に優先的に成長

させるために，他の方位の粒成長を抑制する機能を有するインヒビターとして

作用する析出物の挙動解明を目的とした。具体的には，MnS に着目し，MnS 析

出に及ぼす S 量と熱間変形温度の影響を基礎的に調べるとともに，実際の熱間

圧延温度が，MnS 析出粒径と一次再結晶粒径に及ぼす影響について考察した。 

第３章では，実際の熱間圧延を模擬した条件下で，熱間圧延温度が MnS 析出

挙動，MnSe 析出挙動およびそれらの AlN との複合析出挙動に及ぼす影響を調

べ，さらに，これらの析出物の粒成長抑制（ピンニング）効果を明らかにした。 

第４章では，MnS,MnSe の初期の析出挙動の差を，これらの析出物の地鉄中に

おける界面エネルギーから考察することを目的とし，析出物を固溶させた後に

所定の温度で加工歪を加え短時間保持した後に急冷し，析出物と地鉄の方位関

係を TEM の電子線回折像より明らかにした。得られた方位関係をもとに第一

原理計算から界面エネルギーを求めた。 

第５章では，析出物の他にインヒビターとして用いられる偏析元素である Sb

の効果と二次再結晶焼鈍のヒートパターンが磁気特性に及ぼす影響について述

べた。さらに，二次再結晶中の雰囲気が，インヒビターに対して及ぼす影響と

最終磁気特性に及ぼす影響について述べた。 

第６章において本論文を総括し，主たる結論を述べた。 
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第２章 3%Si 鋼中の MnS 析出挙動に及ぼす熱間変形温度と S 量の影響 

２．１ 緒言 

 前章で述べたように方向性電磁鋼板では，板面に（１１０）面，圧延方向に

［００１］軸が揃った二次再結晶粒を集積させることで磁気特性の向上を図っ

ている。このような方位（ゴス方位）の二次再結晶粒を発達させるためには，

析出物を鋼中に均一かつ微細に分散させ，二次再結晶焼鈍中に他の方位の結晶

粒の正常粒成長を効果的に抑制することが必要 1-3)である。これらの析出物は，

インヒビターと呼ばれ，MnSe4)，MnS5)，Cu2-XS6)，AlN7)などが主に使用される。

インヒビターの分散状態の制御は良好な二次再結晶を得るため極めて重要な技

術である。近年，計算機シミュレーションと実験事実を併せて析出物によるピ

ン止め効果が解析され，母相平均結晶粒径 R と析出物の平均半径ｒ，析出物の

体積分率ｆの相関式が(1)式であることが報告 8)されている。 

Ｒ=（４／３）・ｒ／ｆ2/3 -------------（1） 

この式は体積分率が同じであれば析出物の平均粒半径を小さくすることにより

粒成長抑制力が強化され，抑制力の強化にはインヒビターを微細に析出させる

ことが有効であることを示す。 

 インヒビターは，熱間圧延に先立つスラブ加熱によって，いったん固溶する

が，引き続く熱間圧延時に再析出する。したがって，このインヒビターの析出

制御をより的確に行なうためには，スラブ加熱中の析出物の固溶速度 9)および

仕上げ熱間圧延中の析出挙動を解明し，これを定量的に評価する必要がある。 

 一方，MnS の析出挙動に関する研究として，ひとつは MnS の溶解度積 10,11)

が知られている。また Ueshima12)らによるδ／γ変態中の MnS の析出に関する

研究が知られている。しかしながら Ueshima の実験は，冷却速度が 0.45℃／ｓ

と極めて小さく実際の熱間圧延中の析出を考察するのに相応しくない。また

Iwayama と Haratani13)による MnS の TTP 曲線（Time-Temperature-Precipitation 
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curve）が知られているが，彼らの実験は高温で MnS を完全に固溶させた後に

室温まで急冷し，再び加熱し時効温度で保持した場合の結果である。一度室温

まで過冷却する場合には核生成密度が急増するので，連続冷却の場合の析出挙

動とは，大きく異なることが知られている 14)。また W.P.Sun ら 15,16)は Fe-Si 鋼

の高温 Creep 時の MnS 析出挙動を研究し，高温での変形時には粒界に，低温時

には転位上に MnS が析出すると報告している。しかし、この実験では変形時の

歪速度が極めて小さく，実際の熱間圧延には適用できない。 

本章では，従来の報告と異なり熱間圧延により近い、連続冷却かつ歪速度が大

きい条件下で，MnS 析出挙動に及ぼす熱間変形温度とＳ量の影響とその析出機

構を解明することを目的とした。 
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２－２．実験方法 

 Table 2-1 に示す化学組成の３％Si 鋼を 50kg インゴットに真空溶製した。炭

化物の影響を除去するためにＣを低減し，α単相組織となる低 C 組成とした。

Ｓ量の影響を明らかにするため，Ｓ量を 0.008,0.018,0.026mass%に変化させた。

インゴットを 1473K で 1.8ks の条件で均熱処理した後，粗圧延により 50mm 厚

のシートバーを得た。この素材から，8mmφ×12mmｈの試験片を切り出し供

試材とした。加工熱処理装置(富士電波工機製 THERMECMASTOR-Z)を用い，

Fig.2-1 に示す条件で加工熱処理を施した。熱処理条件は、１）Heat Cycle A は、

加工前の熱処理の影響を調べるため，1623K×600s の溶体化処理後，室温に一

度冷却したのち等温保持したパターン，２）Heat Cycle B は室温に冷却するこ

となく等温保持を施したパターン，３）Heat Cycle C は加工の影響を調べるた

めに，溶体化処理後，1073K～1473K の加工温度まで 20K/ｓで冷却し，ただち

に 50％の圧縮歪を歪速度 1.38s-1 で加え，その温度で 60ｓ保持し，その後ヘリ

ウムガスで室温まで急冷するパターンである。 加工熱処理後の試料を二分割

し，断面を湿式研磨，化学研磨したのち，10%アセチルアセトン-1％テトラメ

チルアンモニウムクロライド-メタノール電解液を用い，定電位電圧（-100mV 

vs.SCE）で電解腐食（SPEED 法）17）を行った。これらの試料調整後， SEM（30kV

走査型電子顕微鏡／日立製 S-800）による析出物観察を行った。さらに MnS の

析出に及ぼす下部組織の影響を明らかにするために，薄膜試料を作製し TEM

（200kV 透過電子顕微鏡／日立 H-800）で観察を行った。 



 24

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Table 2-1  Chemical composition of steels for MnS precipitation test(mass%).

C Si Mn S P

0.001 3.06 0.065 0.008 0.001

Al

0.002

0.002 3.06 0.068 0.018 0.001 0.002

0.001 3.06 0.066 0.026 0.002 0.001Steel A

Steel B

Steel C

Table 2-1  Chemical composition of steels for MnS precipitation test(mass%).

C Si Mn S P

0.001 3.06 0.065 0.008 0.001

Al

0.002

0.002 3.06 0.068 0.018 0.001 0.002

0.001 3.06 0.066 0.026 0.002 0.001Steel A

Steel B

Steel C

Fig.2-1 Schematic diagrams of thermo-mechanical treatments.
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２．３ 実験結果 

２．３．１ 加工熱処理条件が析出挙動に及ぼす影響 

 時効処理前の熱履歴が MnS の析出に及ぼす影響について，鋼

B(S=0.018mass%)を SEM 観察した結果を Fig.2-2 に示す。溶体化処理後室温ま

で冷却し，その後再加熱し等温保持した場合(Fig.2-2(a))において均一かつ微細

な MnS が観察された。一方、溶体化処理後，室温まで冷却することなく等温保

持した場合（Fig.2-2(b)）には，析出物は認められなかった。また、溶体化処理

後に加工歪を加えることなく等温保持した場合には、本実験の時効条件（1073

～1473K,60s）では析出物が観察されなかった。熱間圧延条件をシミュレートす

る場合は，溶体化処理後，室温まで冷却することなく歪を付加し等温保持しな

ければならない。以後の結果はすべて室温まで冷却することなく歪を付加して

等温保持した実験による。 

 まず加工熱処理温度の影響について述べる。鋼 A(S=0.026mass%)において，

各温度で歪を付加し，さらにその温度で 60s 等温保持した場合の MnS 析出挙動

を Fig.2-3 に示す。高温側では析出物の分散状態は不均一になり，析出物の粒径

も粗大であった。一方，低温側では分散状態は均一になるとともに析出物の粒

径も微細になった。Fig.2-4 に，鋼 B を TEM で観察した例を示す。鋼 A と同様

に高温側では不均一に低温側では均一に析出している。高温で析出している

MnS は，  Fig.2-4(a)に示すように主に転位上もしくは亜粒界（Subgrain 

boundary）上に析出している。一方，これとは異なり低温側で観察された微細

な MnS の析出場所は転位上とは限らなかった（Fig.2-4(b)）。 
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Fig.2-2 SEM observations of MnS precipitates 
in the steel B showing the effect of quenching  
prior to aging at 1273K for 60s. 
((a):Heat Cycle A ,  (b):Heat Cycle B)
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Fig.2-3 SEM observations of MnS precipitates 
in the steel A deformed at various temperature 
and held at the temperature for 60s.
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Fig.2-4 TEM observations of MnS precipitates 
in the steel B deformed at (a)1173K and 
(b)1073K and held at the temperature for 60s.

Subgrain
boundary
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２．３．２ S 量が析出挙動に及ぼす影響 

MnS の析出に及ぼすＳ量の影響を Fig.2-5～2-7 に示す。Ｓ量が最も低い鋼Ｃ

（S=0.008mass%）では， 1073K においても不均一な析出となっている。一方、

Ｓ量が高い鋼 A（S=0.026mass%）では，1173K でも均一な析出であったが、Ｓ

量の低い鋼 B（S=0.018mass%）では不均一な析出となった。Ｓ量および析出温

度による MnS 析出状態の変化を Fig.2-7 にまとめた。 

Fig.2-5 Effect of S content on MnS
precipitation in (a)the steel B and 
(b)the steel C deformed 1073K and 
held at 1073K for 60s.



 30

 

 

Fig.2-6 Effect of S content on MnS
precipitation in (a)the steel A and 
(b)the steel B deformed at 1173K and 
held at 1173K  for 60s.
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Fig.2-7 Schematic illustration showing the 
effect of S content and deformation 
temperature on the dispersion of MnS.
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２．４ 考察 

２．４．１ 加工熱処理条件が析出挙動に及ぼす影響 

 Fig.2-2 に示したように，MnS の析出は等温保持前の加工により促進されるこ

とが明らかとなった。また Fig.2-7 に示したが加工温度により析出挙動は大きく

変化し，高温域では粗大かつ不均一に析出したのに対し，低温域では均一かつ

微細に析出した。 

歪付加により析出が促進される理由としては，歪付加により転位密度が増え析

出サイトが増加することが考えられる。また空孔および転位による溶質元素の

拡散速度の増加も考えられる。高温側での析出が主に転位上で起こっているこ

とから、析出サイトとして転位が関係していることは明らかである。一方，低

温側では MnS の析出は転位上のみに観察されたわけではない。この理由は以下

のように推定される。すなわち，低温側では溶質元素の過飽和度が高いため析

出物の核生成速度が大きく，加工直後に導入された高密度な転位を析出サイト

として急速に核生成が生じる。析出サイトが多いため析出物は均一に分散し，

その後等温保持中に回復過程で転位が消失し，析出物と下部組織（転位）との

位置関係が不明確になったものと推定される。すでに筆者らが，MnSe の析出

に関しこの推定を確認するため高速熱間圧延機を用いて，より低温域（1073K）

で高速（500mpm）の加工を行い，析出物と下部組織との関係を調べる実験を

行っている 18)。高速熱間圧延機を用いる利点は，圧延中の温度を一定にできる

こと，圧延後の試片が薄い（3.5mm）ために圧延後水焼き入れによって急速冷

却ができることである。ここで，高速熱間圧延時の歪を 50％とし，圧延後２秒

間等温保持し水焼き入れした。このとき微細な析出物が高密度の転位上へ析出

しているのが観察された。本研究においても、回復のための時間が十分でない

低温短時間の本実験条件下では，析出物と転位の位置関係が明瞭に現れるとの

同様な結果を得た。それに対し，高温域では溶質の過飽和度が小さいため，析
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出開始が遅れ，転位の回復が析出核の生成に先行し回復後に残ったわずかな転

位上あるいは亜粒界上に核生成し，その結果不均一な析出分布となったものと

推定される。 

 

２．４．２ 核生成速度の検討 

 析出物の分布を決定する重要な因子は核生成速度であることが明らかになっ

たので，以下本実験の核生成速度を計算により見積もった。一般的に核生成速

度は次の式で表される 19)。 

    Ｊ=Ｚβ＊Ｎexp（－ΔＧ＊／ｋＴ）-------------（2） 

 ここで，Ｎは核生成サイトの数であり，β＊は溶質原子が核に到達する頻度，

Ｚは Zeldovich 因子と呼ばれる補正係数である。今回は W.P.Sun らが MnS の析

出解析で用いた手法 16)により，加工中における MnS 核生成速度の計算を試み

た。核生成サイトＮはすべて転位上にあると仮定し，転位密度ρと格子定数α

よりＮ=ρ／αとして求めた。ここで，転位密度は変形中の応力σa より(3)式に

従い求めた。 

ρ=（２πσa／Mbμα-Fe）
2------------- (3) 

この結果を Fig.２－8 に示す。またΔG*は核生成の活性化エネルギーであり，

(4)式で表される。 

ΔＧ＊＝16π33／３ΔＧchem
２------------ (4) 

ΔＧchem は，H.A.Wriedt による溶解度積 10)から求めた。本供試鋼成分の各温度

における化学自由エネルギー変化（ΔＧchem）を Fig.2-9 に示す。は界面エネル

ギー，は転位上への析出を考慮するための補正係数である。γとは，MnS の

析出を高温クリープで求められた値 16)である 0.65J/m2 と 0.675 を使用した。以

上の値から(1)式より変形中の核生成速度Ｊを求めた。Fig.2-10 に各温度に対す

る核生成速度Ｊを示すが，温度によって核生成速度Ｊが大きく変化することが
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明らかとなった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.2-8 Density of active nucleation sites per unit volume 
calculated from deformation stresses at various temperatures.
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Fig.2-8 Density of active nucleation sites per unit volume 
calculated from deformation stresses at various temperatures.
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Fig.2-9 Chemical free energy change for MnS
precipitation in 3%Si steel at various temperatures.
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precipitation in 3%Si steel at various temperatures.
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Fig.2-10 Nucleation rate of MnS in 3%Si steel at various temperatures.

N
u
c
le

at
io

n 
ra

te
  
J
 (

1/
(m

  
･

S
 )

 )
3

Temperature(K)
900 1000 1100 1200 1300

10

10

10

10

10

10

23

21

19

17

15

13

S content
0.026 mass%

0.008 
mass%

0.018 
mass%

N
u
c
le

at
io

n 
ra

te
  
J
 (

1/
(m

  
･

S
 )

 )
3

Temperature(K)
900 1000 1100 1200 1300

10

10

10

10

10

10

23

21

19

17

15

13

S content
0.026 mass%

0.008 
mass%

0.018 
mass%

Fig.2-10 Nucleation rate of MnS in 3%Si steel at various temperatures.



 37

また，Ｓ量の増加により高温側まで核生成速度が高く維持されるとの結論が得

られた。図中の示した記号は，実際に観察された MnS の析出密度であり，○は

均一微細に析出し，析出密度が約 1020 個／m3 であり，△は不均一な析出で約

1019 個／m3 程度であったもの，▲は約 1018 個／m3 程度である。○で示した析出

密度が高い場合には，観察結果と核生成速度が良く一致する。歪を付加してい

る時間が 0.5s であることから，変形中もしくは変形直後に核生成が起こったた

め，観察結果と一致したものと考えられる。これに対し，高温側および低Ｓで

は，核生成速度が非常に低く，加工中もしくは加工直後の高密度状態の転位上

への析出が起こらないと考えられる。このため転位の回復が先行し，回復後の

わずかな転位もしくは亜粒界上への析出が起こったと考えられる。 

 以上の結果から MnS をインヒビターとして均一かつ微細に分散させるため

には，MnS の過飽和度の高い条件で，かつ熱間加工で大きな歪を加えることに

より加工直後の高密度の転位上へ短時間に析出させることが有効な手段でであ

ると結論される。 
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２．４．３ 実機への応用の検討 

 実際の熱間圧延工程への適用のため、研究熱間圧延で MnS の析出制御を行い，

一次再結晶粒径を変化させうるかを検討した。Table.2-2 に供試鋼成分を，

Table2-3 に実験条件を示す。１パスの熱間圧延温度のみを変更し、冷間高圧下

（90%）後、一次再結晶焼鈍を行った。Fig.2-11 に，一次再結晶焼鈍板における

MnS の析出挙動を示す。一次再結晶焼鈍を経ても，MnS は熱間圧延温度の低下

に伴い微細に析出していた。この際の一次再結晶粒の光顕組織と平均粒径を

Fig.2-12 に示す。熱間圧延温度の低下に伴い MnS の析出物粒径の微細化と一次

再結晶粒径の微細化が確認された。 

以上，熱間圧延条件を変化させることで，MnS の析出状態を制御し，一次再

結晶粒径を変化させることが可能であるとの知見を得た。 

 

 

Table 2-2  Chemical composition of steel (mass%)

C Si Mn S P Al

0.033 3.08 0.069 0.018 0.001 0.002

N
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O

0.0020
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Table 2-3  Experimental procedures.

(1) Melting:meltimg in vacuum furnace,→50 kg ingots.
(2) Slab making:1473K-30min,→50mm(t)
(3) Machining: 7mm(t)
(4) Solution treatment:1693K-10min
(5) Hot rolling: 7mm→3.5mm at 1373K,1323K and 1273K,respectively
(6) Cold rolling: 3.5mm→0.35mm
(7) Recrystallization annealing : in atmosphere of 50 vol%H2 + 50 vol%N2

Dew point 333K, 1103K-150s 
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(3) Machining: 7mm(t)
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(5) Hot rolling: 7mm→3.5mm at 1373K,1323K and 1273K,respectively
(6) Cold rolling: 3.5mm→0.35mm
(7) Recrystallization annealing : in atmosphere of 50 vol%H2 + 50 vol%N2

Dew point 333K, 1103K-150s 
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Fig.2-11 Effect of hot rolling temperature on 
MnS precipitation in the primary recrystallized
sheet. (Hot rolled at (a) 1373K, (b)1323K and 
(c)1273K)
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Fig.2-12 Optical microstructures of 
the primary recrystallized sheet. 
(Hot rolled at (a) 1373K, (b)1323K 
and (c)1273K)
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２．５ 結言 

 方向性電磁鋼板の熱間圧延工程におけるインヒビター析出挙動を明らかにし，

熱間圧延条件の最適化するために MnS 析出について基礎的な実験を行った結

果，以下の知見を得た。 

 

（１）熱間加工歪の付加によって，MnS の析出は促進された。 

（２）高温時あるいは低Ｓ時，MnS の析出は不均一かつ粗大になった。この時

の析出サイトは，亜粒界もしくは回復した転位上であった。 

（３）低温時あるいは高Ｓ時での MnS 析出は，均一かつ微細であった。これは

過飽和度が高いため，加工中もしくは加工直後の高密度の転位を析出サイトと

するためである。 

（４）熱間圧延温度の低下に伴い,一次再結晶板中の MnS 析出粒径と一次再結

晶粒径が微細化された。 
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第３章 MnS, MnSe単独析出およびそれらとAlNとの複合析出と粒成長抑制効

果 

３．１ 緒言 

第 2 章において，S 量と熱間変形温度が MnS の析出挙動に及ぼす影響につい

て研究を行った。その結果，1）高温時あるいは S 量が低い場合，MnS 析出サ

イトは回復後，再配列した転位上となり，MnS の析出が不均一かつ粗大になる。 

一方，２）低温時あるいは高 S の場合には，加工直後の回復前の転位が析出

サイトとなり，MnS の析出は微細かつ均一となることが明らかとなった。 

一方，インヒビターは単独の析出物系の他に，複合析出物として存在するこ

とがある。複合析出物では，析出物間の相互作用を考慮する必要があるが，現

在，十分に調べられていない。例えば，AlN と MnS が析出する際，MnS を核

として AlN が析出するとの推定 1)がなされているが，熱間圧延直後の析出状態

の詳細は不明である。さらに MnSe と AlN の複合析出については，報告例がな

い。 

本章では，前章までの加工熱処理装置に代わり小型熱間圧延機により熱延板を

得ることで，その後の析出物分析，さらに冷間圧延および焼鈍実験をおこない，

析出状態と一次再結晶粒成長の抑制力効果との関係を明らかにした。まず複合

析出状態を明らかにするため MnSe の析出が AlN の析出挙動に及ぼす影響につ

いて詳細に調べた。さらに，MnSとMnSe単独析出およびMnS+AlNとMnSe+AlN

複合析出の挙動と，これら析出物の再結晶粒の粒成長時におけるピンニング効

果を明らかにした。 
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３．２ 実験方法 

最初に熱延直後において，MnSe の析出が AlN の析出に及ぼす状態を調べるた

めの実験を行った。ついで，MnS, MnSe およびそれぞれの AlN を含む系での析

出状態が粒成長に及ぼす影響を調べた。 

 

３．２．１ AlN 析出に及ぼす MnSe の影響に関する実験方法 

 Table3-1 に実験に用いた鋼の化学成分を示す。3mass%Si，0.07mass%Mn を基

本組成とし，A 鋼は Al を 0.03mass％,N を 0.01mass％添加した鋼， B 鋼は A 鋼

の成分に Se を 0.02mass%添加した鋼である。C を添加すると，カーバイドがイ

ンヒビター観察の妨げとなるため，極低 C 鋼とした。小型真空溶解炉を用いて

溶製し，長さ 100mm，幅 35mm，厚さ 7mm の寸法に機械加工で仕上げた。こ

れら供試材を 1693K で溶体化処理，つぎに 1073K～1573K の種々の温度で 50％

の 1 パス熱延，２ｓ間保持した後に水冷した。つぎに，透過型電子顕微鏡（TEM）

で析出物を観察し，さらに，その組成を調べるため EDX および EELS 分析を行

った。また，MA 系電解液（10% 無水マレイン酸－2% アセチルアセトン－2% 

テトラメチルアンモニウムクロライド－メタノール溶液）を用いて試料を定電

流電解して析出物を抽出後，残渣に NaOH を加えて水蒸気蒸留分離－ビスピラ

ゾロン吸光光度法にて AlN として存在している N 量（N as AlN）を分析した。 

 

Table 3-1 Chemical composition of steels for AlN precipitation test (mass%) 

 C Si Mn SeS Al N

0.001 3.4 0.07 0.020.001 0.031 0.009

0.002 3.4 0.07 trace0.002 0.027 0.010

B

A

Steel C Si Mn SeS Al N

0.001 3.4 0.07 0.020.001 0.031 0.009

0.002 3.4 0.07 trace0.002 0.027 0.010

B

A

Steel
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３．２．２ MnS あるいは MnSe と AlN の複合析出挙動と粒成長抑制効果に関

する実験方法 

 Table3-2 に示す化学組成の 3mass%Si-0.07mass%Mn 鋼を小型真空炉にて溶製

した。実用鋼に近い組成とするため，C を 0.04～0.05mass%添加した。MnS と

MnSe の析出状態を調べるため，C,D 鋼には S，Se をそれぞれ添加した。また

AlNとの複合析出の影響を調べるため，E鋼はC鋼成分にAlを 0.02mass％添加，

Nを 0.009mass％添加した。同様にF鋼はD鋼にAlとNを添加した成分とした。

これらの鋼塊を 1473K で 1.8ks 加熱し，熱間圧延にて厚さ 50ｍｍまで圧延し，

その後，機械加工により長さ 120mm，幅 50ｍｍ，厚さ 7ｍｍとした。1693K で

1.2ks の溶体化処理後，1123～1273K の種々の温度で 50％の熱間圧延を施し，

厚さ 3.5mm とし，各温度で 10ｓ保持後水冷した。さらに，厚さ 3.5mm から

0.35mm まで９０％の冷間圧延を施した。得られた冷間圧延板について 1103K

で 150ｓ間，50%N2-50％H2 組成で露点 60℃の雰囲気で脱炭を兼ねた一次再結晶

焼鈍を行った。つぎに粒成長抑制力を明らかにするため，1093K で 144ks の等

温焼鈍を Ar 雰囲気中で施した。 

 これら脱炭焼鈍板と等温焼鈍板の試料断面を，湿式研磨，化学研磨したのち，

10%アセチルアセトン-1％テトラメチルアンモニウムクロライド-メタノール電

解液を用い，定電位電圧（-100mV vs.SCE）で電解腐食（SPEED 法）2）し， 走

査電子顕微鏡（SEM）を用い析出物を観察した。また，圧延方向に直角な断面

（C 断面）の組織を光学顕微鏡で観察した。平均結晶粒径は，C 断面の板厚方

向全厚について，0.15mm2 の面積における個数より円相当径として求めた。 
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Table 3-2 Chemical composition of steels tested (mass%). 

 C Si Mn SeS Al N

0.05 3.4 0.08 trace0.026 0.003 0.001

0.05 3.4 0.07 0.020.001 0.003 0.001D

C

0.04 3.4 0.07 trace0.027 0.021 0.009E

0.04 3.4 0.07 0.030.001 0.020 0.009F

Steel C Si Mn SeS Al N

0.05 3.4 0.08 trace0.026 0.003 0.001

0.05 3.4 0.07 0.020.001 0.003 0.001D

C

0.04 3.4 0.07 trace0.027 0.021 0.009E

0.04 3.4 0.07 0.030.001 0.020 0.009F

Steel
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３．３ 実験結果および考察 

３．３．１  AlN 析出に及ぼす MnSe の影響 

 1223K で 50％の 1 パス熱延，２ｓ間保持した後に冷却した試料の TEM 観察

結果を Fig.3-1 に示す。A 鋼（Se 無添加鋼）では析出物の数がわずかであった

が，それに対し，B 鋼（Se 添加鋼）では多くの析出物が微細に分散していた。

析出物について，EDX および EELS で分析をした結果を Fig.3-2 に示す。Position 

A の部位では，Mn と Se が検出された結果から，この析出物は MnSe 系と同定

された。S のピークも認められたが，これは MnS3)と MnSe4)が同じ NaCl 型であ

り，それぞれ格子定数 a=0.5224nm，0.5462nm と極めて近く，不純物の S が一

部 Se と置き換わっていることを示唆する。Position B では，EDX より Al が，

また，EELS より N が観察され，AlN が析出していることが明らかとなった。

さらに暗視野像（Fig.3-2(b)）より，Poisition  B 部と同じコントラストで，Position 

A 部を薄く囲う様子が観察され，AlN が MnSe の表面を覆う形になっていた。

観察した多くの析出物で同様の形態であった。さらに Fig.3-3 に AlN として析

出した N 量と熱間圧延温度との関係を示す。N as AlN 量が多いことは析出した

AlN 量が多いことを示している。Se を添加した B 鋼では熱間圧延温度が低くな

るに従い AlN 量は増加している。一方，Se 無添加鋼である A 鋼では，AlN は

2s 程度の短時間では析出しにくく，熱間圧延が低くなっても析出量の増加はわ

ずかであることが明らかとなった。参考として AlN の溶解度積 5)から求められ

る A 鋼の析出 N 量を示すが，A 鋼は 1073K で溶解度積から推定される析出量

の 1/10 程度しか析出が生じていない。A 鋼（Al：0.27mass%，N:0.010mass%），

B 鋼（Al:0.031mass%,N:0.009mass%）の溶解度積から予想される析出量はほぼ

同等である。B 鋼のみ短時間で析出した現象は，MnSe が AlN の析出核として

作用したためと考えられる。以上の電顕観察と N as AlN 分析の結果から，AlN

は，MnSe を核として析出すると結論付けられる。 
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以上の結果をまとめると，熱間圧延温度が高いときには，回復した転位上に

MnSe が析出し，その後 AlN がこれらの析出物上に析出する。析出サイトが少

ないため，析出量も少なくなる。一方，熱延温度が低い場合には，圧延で導入

された高密度の転位上に MnSe が微細に析出する。析出サイトである MnSe の

数が多くかつ過飽和度も大きいため，AlN が多量に析出する。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-1 TEM observation results of (a)steel A(Se 

free) and (b)steel B(Se added) deformed at 1223K 

by 50% reduction and held for 2s at 1223K. 

 (a)

(ｂ)

(a)

(ｂ)
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Fig.3-2 TEM observation result of steel B deformed at 

1323K by 50% reduction and held for 2s at 1323K ;(a)bright 

field image,(b) dark field image, (c)(d) EDX and (e) EELS. 
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Fig.3-3 Effect of deformation temperature on N content as 

AlN precipitates of steel A(Se free) and steel B(Se added). 
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３．３．２ MnS あるいは MnSe と AlN との複合析出挙動と粒成長抑制効果 

３．３．２．１ 析出物粒径が一次再結晶粒径に及ぼす影響 

 熱間圧延温度が，その後の一次再結晶板における析出物の析出形態に及ぼす

影響について，SEM で調べた結果を Fig.3-4 に示す。C～F 鋼のいずれにおいて

も，高温側（1273K）では析出物の分散状態は不均一になり，析出物の粒径も

粗大であった。一方，低温側（1123K）では分散状態は均一になるとともに析

出物の粒径も微細になった。 

 つぎに，一次再結晶後のミクロ組織を Fig.3-5 に示す。これらの写真から求め

た一次再結晶粒の平均粒径を Fig.3-6 に示す。熱間圧延温度が高くなるに従い粒

径が大きくなり，析出物の粒径変化とよく対応していた。また， 1223K および

1273K の高温側では C 鋼（MnS 含有鋼）, D 鋼（MnSe 含有鋼）より，複合析

出物を含む E 鋼 （AlN＋MnS 含有鋼）, F 鋼 （AlN＋MnSe 含有鋼）の方が，

一次再結晶粒径は小さかった。 

 前章において，熱間加工歪の付与により，MnS の析出が促進されること，高

温時には不均一かつ粗大に析出し，低温時には均一微細に析出することを明ら

かにした。これらの結果は，高温時には，亜粒界あるいは回復した転位が析出

サイトとなるため不均一析出となるが，一方，低温で歪を導入した場合には，

加工中もしくは加工直後の高密度の転位が析出サイトになり，均一かつ微細に

析出する現象に起因する。 

 本章では，MnS に加え，MnSe の単独析出，AlN と MnS の複合析出，AlN と

MnSe の複合析出について析出物粒径が一次再結晶粒径に及ぼす影響を調べた。

この結果，いずれの鋼種においても MnS 単独析出時と同様に，高温側では不均

一かつ粗大に析出し，低温時は均一微細に析出することが明らかになった。 

Fig.3-6 において，熱延温度が高いほど一次再結晶粒径は大きくなることを示し

たが，この現象は再結晶核の成長において，析出物による抑制効果が小さかっ
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たためと考えられる。また，高温側で Al と N を添加していない C 鋼,D 鋼に対

し，含有している E 鋼,F 鋼の方が，一次再結晶粒径が細かくなった。これは，

MnS，MnSe が AlN と複合析出することにより，体積率 ƒ が増加する効果と析

出が高温まで均一に起こりやすいためと考えられる。 
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Fig.3-4 SEM observation results of precipitates after recrystallization 
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Fig.3-5 Optical microstructures of specimens after recrystallization 

annealing at 1103K for 150s.  

 

0.1mm

1123K 1273K

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

St
ee

l C
 (

M
nS

)
S

te
el

 D
 (

M
nS

e)
S

te
el

 E
 (

M
nS

+
A

lN
)

S
te

el
 F

 (
M

nS
e+

A
lN

)

Deformation 
temperature

0.1mm

1123K 1273K

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

St
ee

l C
 (

M
nS

)
S

te
el

 D
 (

M
nS

e)
S

te
el

 E
 (

M
nS

+
A

lN
)

S
te

el
 F

 (
M

nS
e+

A
lN

)

0.1mm

1123K 1273K

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

St
ee

l C
 (

M
nS

)
S

te
el

 D
 (

M
nS

e)
S

te
el

 E
 (

M
nS

+
A

lN
)

S
te

el
 F

 (
M

nS
e+

A
lN

)

Deformation 
temperature



 55

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-6 Relationship between deformation temperature and 

grain diameter after recrystallization annealing at 1103K for 

150s. 
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３．３．２．２  一次再結晶後の等温焼鈍による粒成長抑制力の評価 

 析出物による一次再結晶粒成長への抑制力を評価するため，等温焼鈍を行っ

た。等温焼鈍をおこなうことで、平均粒成長速度を実験的に求め、析出物の平

均粒径変化と比較し、析出物の抑制力を解析することを試みた。 

一次再結晶板を 1093K で 144ｋｓ焼鈍した等温焼鈍板について，析出物とミク

ロ組織の変化を調べた結果を以下に述べる。Fig.3-7 に等温焼鈍板での析出物の

SEM による観察結果を示す。Fig.3-4 の一次再結晶板の析出物と比較して，いず

れも粗大化していた。また AlN が添加されていない C 鋼と D 鋼では，熱間圧

延温度の高温側でより顕著な析出物の粗大化が観察された。一方，AlN を添加

した E 鋼, F 鋼においては，熱延温度依存性が認められるもののその変化は小さ

かった。 

 つぎに，等温焼鈍後のミクロ組織を Fig.3-8 に示す。さらに，これらの写真か

ら測定した平均結晶粒径を Fig.3-9 に示す。熱延温度が高くなるに従い粒径が大

きくなり，析出物の粒径変化と良く対応した。また，単独の析出物を含む C 鋼, 

D 鋼より，複合析出物を含む E 鋼,F 鋼の方が等温焼鈍板の粒径は小さかった。 

等温焼鈍後の結晶粒径においても，熱間圧延温度が高温ほど結晶粒径は大き

くなっていた。さらに，この傾向は，MnS,MnSe を単独で析出させた時に顕著

であった。一方，AlN を添加した E 鋼,F 鋼では，等温焼鈍後の粒成長が抑制さ

れるとともに，熱間圧延温度の影響は小さくなった。 

AlN と MnS が存在するときの粒成長挙動については，黒木ら 4)が MnS との比

較で示しており，粒成長が抑制される結果を報告している。また，MnS のオス

トワルド成長については，西池ら 7)が S の拡散律速であり，析出物の粒成長は

３乗則であることを報告している。 
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Fig.3-7 SEM observation results of precipitates after isothermal annealing 

at 1093K for 144ks after recrystallization annealing at 1103K for 150s. 
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Fig.3-8 Optical microstructures of specimens after isothermal annealing 

at 1093K for 144ks after recrystallization annealing at 1103K for 150s. 
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Fig.3-9 Relationship between deformation temperature and grain 

diameter of specimens after isothermal annealing at 1093K for 144ks 

after recrystallization annealing at 1103K for 150s. 
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  析出物の粒径変化を Fig.3-10 に示す。MnS を添加している C 鋼，E 鋼では

析出物粒径は大きく，MnSe を添加している D 鋼，F 鋼では小さかった。 

つぎに光顕組織観察結果より求めた結晶粒の平均粒径変化を Fig.3-11 に示す。

MnS を添加した C 鋼の粒成長速度は大きく，ついで MnSe を添加した D 鋼が大

きくなった。一方，AlN との複合析出させた E 鋼と F 鋼は，ほぼ同じ粒成長速

度を示した。 

 析出物が定常的に粗大化する際，結晶粒半径 R と粒子半径 r との間には，下

記の式が成立する 8)。ここで ƒ は体積率，βは係数である。 

R ＝β・ r /ƒ ，（β＝4/3） ･････(1) 

一方，析出物は下式に従いオストワルド成長する。 

    tkrr ・
3

0

3
    ････････(2) 

ここで， 0r は析出物のオストワルド成長が進行し始めたときの析出物の初期

粒径，k は係数で tは加熱時間である。このため，析出物がオストワルド成長し

ている場合の結晶粒成長は，上記の（1）,（2）式から，下式となる。 

    tkRR ・'
3

0

3
    ････････(3) 

       kfk ・
3/'   

上記により，析出物がオストワルド成長する場合は，結晶粒の粒成長も３乗則

で整理できると考えられている。 

Fig.3-12 に，等温焼鈍時の析出物の粒成長を３乗則でプロットした結果を示

す。さらに Fig.3-13 に結晶粒径の３乗則プロットした結果を示す。本実験にお

いてもほぼ３乗則に従っていることが明らかとなった。MnS 含有の C 鋼がもっ

とも結晶粒成長速度が大きく，MnS のオストワルド成長が早いことを示してい

る。一方，MnSe 含有の D 鋼の結晶粒成長は小さく，MnSe は MnS より成長速

度が小さいことを示している。 
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Fig.3-10 Relationship between isothermal annealing time at 1093K and 

average diameter of precipitates for the specimens hot-rolled at 1173K. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-11 Relationship between isothermal annealing time at 1093K and 

grain diameter for the specimens hot-rolled at 1173K. 
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Fig.3-12   Relationship between r 3 and isothermal annealing time at 1093K. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-13 Relationship between R
3and isothermal annealing time at 1093K.
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 S と Se の 1093K におけるα鉄中の拡散係数 9)をみると，それぞれ S は 3.10

×10-14 m2/s，Se は 7.58×10-15 m2/s である。オストワルド成長速度は拡散係数に

比例するため，MnS が MnSe より粒成長しやすい。 

 また，AlNを複合析出させたE鋼, F鋼に関しては，結晶粒成長速度が小さく，

オストワルド成長が遅いと言える。この原因として，1) Al の拡散係数が，9.10

×10-16 m2/s と小さいこと，2)MnS,MnSe と複合析出することで析出物のトータ

ルの界面エネルギーが低下していること，3)MnS と MnSe の表面を AlN が覆い

Mn,S および Se の拡散障壁となっていることが考えられる。 

 観察した析出物粒径および結晶粒径のバラツキは小さかったので以下の解析

は平均値でおこなった。等温焼鈍時に観察された析出物の半径 r と体積率 ƒ か

ら求めた r /ƒ と結晶粒径の半径R の関係を Fig.3-14 に示す。析出物の r /ƒ が大

きくなるにつれ，結晶粒の粒径が大きくなることが明らかとなった。また，析

出物の種類によらず，ほぼ同じ直線で整理できた。Zener が単位面積の粒界に

作用する抑制力と粒界移動の駆動力の釣合いの条件から求めた係数βは 4/3 で

あり，これを Fig.3-14 に示しているが，本実験結果ではこれより大きな値とな

った。この原因を以下に述べる。 

 3mass%Si 鋼における MnS10)，MnSe11)および AlN5)の溶解度積に関する式を下

記に示す。 

log[Mn%][S%]=－10590/T+4.092 

log[Se%]=－10200/T－3.85[Mn%]－1.50[C%]+5.01 

log[Al%][N%]=－8296/T+1.69 

これらの溶解度積から，本実験条件の 1093K では，ほぼ全量析出していると考

えて良い。Table3-3 に SEM 観察から得られた体積分率と全量析出していると仮

定した計算から求めた体積分率を示す。SEM 観察による単純に面積率から導い

た体積分率 ƒ を用いると，過大評価となる。本実験では鋼板表面をエッチング
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して析出物を観察したが，溶解された鉄の厚みを今回は考慮していないためで

ある。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-14 Relationship between observed grain radius and ration of 

precipitate radius and volume fraction. 
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観察された析出物半径 r と全析出したと仮定した体積分率 ƒ から求めた r /ƒ

と結晶粒径の半径R との関係を Fig.3-15 に示す。この場合，係数βは Hellman12)

が予測した 4/9 に近くなっている。なお，鋼 D の結果のみ大きく外れたが，こ

の原因として，1)鋼板表面のエッチングおよび SEM 観察と画像処理に起因する

粒径の過大評価，2) 体積率が小さくなるほど，Zener の式からの偏倚が大きく

なること，が挙げられる。前者は，析出物粒径が小さくなるに従い顕著になる

と考えられる。また Zener の式からの偏倚は，Ohnuma13)らが詳細な検討を行い

下記の式を示している。 

3/29

4

f

r

k
R   ･････(4) 

k ：ﾋﾟﾝ止め力補正係数 

析出物の r /ƒ2/3 と結晶粒径の半径R の関係を Fig.3-16 に示す。Fig.3-15 と比較す

ると析出物による差は小さくなっており，体積分率が小さい時は，(4)式の方が

より相関が高いと考えられる。 

以上の実験から，AlN を添加した E 鋼，F 鋼では r が大きいにも関わらず体積

分率 ƒ が高く，また，焼鈍中の r 変化も小さいため抑制力が維持されているこ

とが明らかとなった。 

以上の結果から，MnS あるいは MnSe を AlN と複合析出させることで，等温

焼鈍中の粒成長抑制効果を大きく出来ることが明らかとなった。 
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Fig.3-15 Relationship between observed grain radius and ration of 

observed precipitate radius and calculated volume fraction. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.3-16 Relationship between observed grain radius and ration 

of  observed precipitate radius and calculated f 2/3 . 
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３．４ 結言 

 方向性電磁鋼板の熱延工程におけるインヒビター析出が，一次再結晶粒径お

よび一次再結晶後の等温焼鈍後の粒径に及ぼす影響について基礎的な実験をお

こなった結果，以下の知見を得た。 

（１）AlN の析出は，MnSe の析出挙動に律速された。 

（２）熱延温度の低下に伴い析出物粒径は微細化，さらに，冷延焼鈍後の再結

晶粒径と等温焼鈍後粒径も小さくなった。 

（３）MnS，MnSe を単体で析出させた場合には，等温焼鈍後のオストワルド

成長則により結晶粒が成長した。この現象は MnS の方がより顕著であった。 

（４）AlN を MnS や MnSe と複合析出させた場合，結晶粒成長が抑制された。

この原因は，AlN 添加による体積分率増加とオストワルド成長の速度が小さい

ためと考えられる。 
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第４章 ３％Si 鋼中に析出した MnSe および MnS の地鉄との方位関係 

 

４．１ 緒言  

 第２章では，S 量と熱間変形温度が MnS の析出挙動に及ぼす影響について述

べた。さらに，第３章において研究室規模での熱間圧延により，MnSe と AlN

が共存する系について，熱間圧延直後の析出状態を調べ，AlN の析出は MnSe

の析出挙動に律速されること，熱間圧延温度が MnS 析出挙動，MnSe 析出挙動

およびそれらの AlN との複合析出挙動に及ぼす影響を述べた。 

 しかしながら，これらの実験的な手法のみでは，最適な析出物の種類および

量を原理的に明らかにすることができない。したがって数値計算により，物理

原則に立ち戻った解析が必要である。前章までに述べてきたように二次再結晶

時にゴス方位を発達させるためには，多量かつ微細な析出物を用いて正常粒成

長を抑制する事が必要である。 

 微細な析出物を得るためには，析出核の密度が高いこと，すなわち析出初期

の核生成速度が大きいことが重要である。このためには，核生成の活性化エネ

ルギーを小さくする必要がある。核生成の活性化エネルギーΔG※は，下式のよ

うに表される。 

ΔG※＝16πγ3／3ΔGchem
2 

ここで，ΔGchemは化学自由エネルギー変化であり溶解度積から求められ，γは

界面エネルギーである。 

 ΔGchemを計算するための溶解度積に関しては，AlN1）,MnS2, 3) , MnSe4)などが

知られている。 

 一方で，析出物と地鉄の界面エネルギーに関するデータは少ない。実際に

MnSe あるいは MnS の析出挙動をシミュレーションする際には，これらの析出

物と地鉄との界面エネルギーを求める必要があり，このため，地鉄と析出物の
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方位関係の明確化が課題となる。 

Y.Inokuti ら 5,6)は，MnS もしくは MnSe をインヒビターとする珪素鋼の仕上焼

鈍およびコーティング被膜処理後，N2 雰囲気中で焼鈍処理した時の鋼板表面近

傍の MnS および MnSe の析出挙動を調べ，１）MnSe と珪素鋼との方位関係は，

(012)MnSe∥（110）Fe，［100］MnSe∥［001］Feであること，２）MnS も同様の方

位関係を持つが配向性は MnSe の方が良好であることを報告している。しかし

ながら，この実験では仕上焼鈍後の鋼板を再焼鈍することによって鋼板表層に

生じた大きな析出物を観察しており，実際に熱間圧延の初期におこる析出物で

もこのような方位関係が起こりうるかは不明である。 

本章では，インヒビターとしてよく使われる MnSe と MnS について，実際の

熱間圧延を模擬した圧縮加工後に急冷して MnS および MnSe 析出物を観察し，

その方位関係を明らかにし，さらに界面エネルギーについて第一原理計算を用

いて考察した。 

 

４．２ MnSe，MnS の地鉄との方位関係の観察 

 

４．２．１ 実験方法 

 第一原理計算で必要な地鉄と析出物の方位関係を求めるため，まず圧縮加工

熱処理後に急冷した試料の析出物観察を行い，MnSe と地鉄，MnS と地鉄それ

ぞれの方位関係を明らかにした。 

 Table4-1 に供試鋼の化学成分を示す。3.3mass%Si，0.07%mass%Mn を基本組

成とし，A 鋼は Se を 0.02mass％添加した鋼，B 鋼は S を 0.02mass%添加した鋼

である。α/γ変態の影響を除去するためにC を 0.002～0.003mass％まで低減し，

α単相組織とした。小型真空溶解炉を用いて溶製し，1373K で 1.8ks の均熱後，

100mm 厚に熱間圧延し，シートバーを得た。この素材から，径 8mm,高さ 12mm
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の 試 験 片 を 切 り 出 し ， 加 工 熱 処 理 装 置 （ 富 士 電 波 工 機 ㈱ 製

THERMECMASTOR-Z）を用いて，Fig.4-1 に示す条件で圧縮加工熱処理を施し

た。 

 

 

 

 

 

 

 

 

C Si Mn SeS

0.002 3.3 0.07 trace0.02

0.003 3.3 0.07 0.02trace

B

A

Steel

Table 4-1 Chemical composition of steels tested (mass%).

Fig.4-1 Schematic diagrams of thermo-mechanical treatments.

Solution Treatment 
1623K, 600s
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Strain rate：1.5s-1
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Fig.4-1 Schematic diagrams of thermo-mechanical treatments.

Solution Treatment 
1623K, 600s
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1273K

Solution Treatment 
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Strain rate：1.5s-1

30s

1273K
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まず，試験片に 1623K で 600s の溶体化処理を施し Se を固溶させた後，1273K

の加工温度まで 20K/s で冷却して，ただちに 50％の圧縮歪を歪速度 1.5s-1 で加

え，1273K で 30ｓ保持し，その析出状態を凍結するためヘリウムガスで室温ま

で急冷した。加工熱処理後の試験片の中心部から，放電加工により 0.3mm 厚の

サンプルを切り出し，さらに化学研磨により薄膜試料を作製した。 

 日本電子㈱製 JEM-2100F(200kV)を用いて，析出物の TEM明視野像（BF-TEM）

観察および EDX（Energy-Dispersive X-ray spectroscopy）を用いて組成を調べた。 

ついで，日本電子㈱製 JEM-3200FSK を用いて，加速電圧 300kV の条件で TEM

明視野像および制限視野電子回折図形（Selected-Area Electron Diffraction 

Pattern：SAEDP）を観察した。 

 

４．２．２ 実験結果 

Fig.4-2 および Fig.4-3 に A 鋼および B 鋼で観察された析出物の TEM 明視野像

と EDX による分析結果を示す。EDX により A 鋼では MnSe が析出し，また B

鋼では MnS が析出していることを確認した。 

ついで高倍率での TEM 明視野像および制限視野電子回折図形について，A 鋼

の MnSe の観察結果を Fig.4-4 に，B 鋼の MnS の結果を Fig.4-5 に示す。MnSe

と地鉄との方位関係は，[001]Fe//[001]MnSe, {200}Fe//{400}MnSe, {110}Fe//{220}MnSe

であり，良い配向関係が認められた。 

 一方,MnS について見ると，地鉄の入射方位が［001］に対し，二重回折斑点

の配列より，MnS の入射方位は[001]と推定される。[001]Fe//[001]MnSとすると ，

｛200｝Fe と｛200｝MnS あるいは｛110｝Fe と｛110｝MnS には 2°～3°の方位差

があることになり，地鉄と MnS の配向性がやや小さい結果となった。 
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Fig.4-2 TEM image of a MnSe precipitates in the steel A after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) energy-dispersive X-ray(EDX)spectra.
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Fig.4-2 TEM image of a MnSe precipitates in the steel A after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) energy-dispersive X-ray(EDX)spectra.
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1μm

Fig.4-3 TEM image of a MnS precipitates in the steel B after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) energy-dispersive X-ray(EDX)spectra.
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Fig.4-3 TEM image of a MnS precipitates in the steel B after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) energy-dispersive X-ray(EDX)spectra.
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４．２．３ MnSe，MnS と地鉄の方位関係に関する考察 

TEM による SAEDP の解析結果から MnSe の方が，MnS よりも配向性が高い

状態で析出していることが明らかとなった。Fig.4-4 の MnSe と Fig.4-5 の MnS

を比較すると，MnSe はシャープな立方体に近い形状を呈しており，配向性が

高い。一方，MnS では不定形な形状が多く存在し，また，(001)MnS は[100]MnS

を軸として(001)Feに対して回転しており，配向性が MnSe ほど高くないことが

示唆された。少なくとも析出の核生成初期には，MnS に比較して MnSe は地鉄

との配向性が良好で、界面エネルギーが低くなり、核生成に有利であることが

考えられる。MnSe と MnS の配向性の差は，界面エネルギーの差に起因してい

ると考えられるため，第一原理計算により界面エネルギーを見積もった。以項

に結果を示す。 
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Fig.4-4 TEM image of a MnSe precipitates in the steel A after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) the selected area electron diffraction pattern.
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Fig.4-4 TEM image of a MnSe precipitates in the steel A after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) the selected area electron diffraction pattern.

400MnSe

020Fe

110Fe

200Fe

200MnSe 220MnSe

020MnSe

040MnSe

EB//[001]Fe//[001]MnSe

(a) (b)

Fig.4-5 TEM image of a MnS precipitates in the steel B after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) the selected area electron diffraction pattern.
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Fig.4-5 TEM image of a MnS precipitates in the steel B after 
deformed at 1323K and held at 1273K for 30s. (a)Bright field 
image and (b) the selected area electron diffraction pattern.
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４．３ 第一原理計算による MnSe，MnS と地鉄との界面エネルギー計算 

４．３．１ 計算方法 

NaCl 構造をもつ析出物は，bcc－Fe に対する方位関係としてキューブオンキュ

ーブの関係を有していることが多い 7）。そこで， (100)Fe/(100)MnSe および

(100)Fe/(100)MnS の界面エネルギーを第一原理計算で見積もった。この計算には

アドバンスソフト㈱製，Advance Phase3.2.08)を用いた。 

まず，地鉄となる純鉄のフェライト相の bcc 構造単体のみについて，格子定数

を変化させながら全エネルギー計算を行い，平衡格子定数を求めた。この場合

の計算セルには，Fig.4-6(a)に示す 1x1x1 スーパーセルを用いた。また，Fig.4-6(b)

に示す析出物相である NaCl 型の構造を有する MnSe のみについて，純鉄の場合

と同様に平衡格子定数を求めた。 

 

 

 

 

(a) (b)

Fig.4-6 Schematic illustration of (a)bcc-Fe and (b)MnSe.

: Fe : Mn : Se

(a) (b)

Fig.4-6 Schematic illustration of (a)bcc-Fe and (b)MnSe.

: Fe : Mn : Se
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 つぎに Fig.4-7 に示すように，(100)Fe/(100)MnSe界面を有するセルを作成した。

フェライト相には 2x2x1 スーパーセルを用い，1x1x1 スーパーセルの MnSe と

(100)面を界面とするように接合した。その際，(100)Fe 面と(100)MnSe 面の間隔 h

を変動させたいくつかの界面モデルを作成し，もっとも安定となる接合面間隔

を求めた。その界面モデルの全エネルギーは，純鉄および MnSe 相単体の場合

の全エネルギーと界面形成に起因する界面エネルギーの総和と見なすことがで

きる。したがって，界面モデルの全エネルギーから，純鉄単体および MnSe 単

体の全エネルギーを差し引くことにより，界面エネルギーを算出することが出

来る。同様の計算を(100)Fe/(100)MnS 界面についても適用し，界面エネルギーの

算出を行った。すべての計算において，内殻電子には擬ポテンシャルを用い，

波動関数のカットオフエネルギーは，12.5hatree，純鉄および析出物相単体の全

エネルギー計算には，8x8x8，界面モデルの計算には 2x2x2 の k 点メッシュを用

いた。なお最近は磁性を考慮しスピン構造をランダムにした計算も行われてい

るが，計算量が膨大となるため，スピンを考慮せずに簡略した計算を行った。 
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Fig.4-7 Schematic illustration for calculating interfacial 
model of Fe-MnSe
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Fig.4-7 Schematic illustration for calculating interfacial 
model of Fe-MnSe
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４．３．２ 計算結果 

 Fig.4-8，Fig.4-9 および Fig.4-10 に，格子定数を変化させた場合の純鉄単体，

MnSe および MnS の全エネルギーの計算結果を示す。さらに Table4-2 に，本計

算により求めた純鉄および析出物相であるMnSeおよびMnSの平衡格子定数を

他の研究報告結果 9,10)と比較して示す。純鉄のもっともエネルギーが安定とな

る格子定数は 0.276nm であり，実験的に報告されている平衡格子定数は

0.286nm11)である。MnSe および MnS に関して，本計算結果は実験結果より若干

小さい値を示しているが，10％以内の差であり，おおむね良好な結果が得られ

たと言える。Fig.4-11 に，(100)Fe/ (100)MnSe界面および (100)Fe/(100)MnS界面の接

合面間隔を変動させた場合の界面エネルギーの結果を示す。(100)Fe/(100)MnSeの

界面エネルギーは，(100)Fe/(100)MnS界面よりも小さかった。 

 

 

Table 4-2 Calculated value and experimental value of equilibrium 
lattice constant of Fe,MnSe and MnS.

MnSe

MnS

Experimental value (nm)Calculated value (nm)

Fe 0.276

0.502

0.472

0.286
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0.5226

Table 4-2 Calculated value and experimental value of equilibrium 
lattice constant of Fe,MnSe and MnS.
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Fig.4-8 The calculated total energy for bcc-iron as 
a function of lattice constant.
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Fig.4-8 The calculated total energy for bcc-iron as 
a function of lattice constant.
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Fig.4-9 The calculated total energy for MnSe as 
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Fig.4-10 The calculated total energy for MnS
as a function of lattice constant.
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Fig.4-11 The calculated interface energies 
between bcc-iron and MnSe(MnS) as 
a function of the length  of space h.
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Fig.4-11 The calculated interface energies 
between bcc-iron and MnSe(MnS) as 
a function of the length  of space h.
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４．４ 総合考察 

本項では，地鉄と析出物との方位関係と界面エネルギーについて考察する。 

TEM による SAEDP の解析結果からも MnSe の方が，MnS よりも配向性が高

い状態で析出していることが明らかとなった。Fig.4-4 の MnSe と Fig.4-5 の MnS

を比較すると，MnSe はシャープな立方体に近い形状を呈しており，配向性が

高いと考えられる。一方 MnS の形状は不定形なものが多く存在し，また(001)MnS

は[100]MnS を軸として(001)Fe に対して回転しており，配向性が MnSe より低い

と言える。観察した析出物は、核生成後に大きく成長しているが、少なくとも

MnSe の析出初期に地鉄との配向性が高い状態が核生成に有利でその方位関係

を保ったまま成長したと考えられる。 

第一原理計算より，MnSe と地鉄間の界面エネルギーの方が，MnS と地鉄間の

界面エネルギーよりも小さいことが示された。これら界面エネルギーの差は，

析出開始時の核生成頻度にも大きな影響を及ぼす。著者ら 12)の観察結果による

と MnSe は MnS に比べ微細に析出する傾向が認められた。緒言に述べたように

核生成は界面エネルギーと溶解度積で決まるので，界面エネルギーが小さいこ

とで，析出核生成が優位になったと考えられる。また，析出後の熱処理により，

析出物はオストワルド成長するが，その成長速度は溶質の拡散速度および界面

エネルギーに依存する。界面エネルギーが小さい MnSe は，オストワルド成長

の駆動力が小さい。 

以上のことから，MnSe は MnS より，析出初期では微細に析出する傾向があ

り，その後の粗大化も抑制される傾向があることが示唆される。 
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４．５ 結言 

 方向性電磁鋼板のインヒビターとして利用される MnSe,MnS について，地鉄

との方位関係を解析した。また，第一原理計算により析出物と地鉄との界面エ

ネルギーを求め，実験結果とあわせて MnSe,MnS と地鉄との配向関係や析出挙

動差について統括的に考察を行った。 

 

（1）TEM による観察の結果，MnSe と地鉄との方位関係は，[001]Fe//[001]MnSe, 

{200}Fe//{400}MnSe, {110}Fe//{220}MnSe であり，極めて高い配向関係が得られた。 

（2）一方 MnS は，MnSe と比較して，地鉄との配向性が低い結果が得られた。 

（3）MnS および MnSe と地鉄との界面エネルギーを第一原理計算で算出した

結果，MnSe の界面エネルギーは MnS に比べ小さくなり，上記配向性の差が生

じる原因と考えられる。 

以上の結果から，鋼中で微細な析出物を得るためには MnSe の方が MnS より

有利であることが示唆された。さらに第一原理計算が地鉄と析出物の方位関係

を推定するために有効である事が立証された。
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第５章 粒界偏析元素ならびに仕上焼鈍条件が二次再結晶挙動に及ぼす影響  

 

５．１ 緒言 

方向性電磁鋼板の（110）［001］方位は，二次再結晶の際に正常粒成長をイン

ヒビターによって抑制することで発達する。前章までに述べてきた MnS，MnSe

および AlN のような析出物と同様に，Sb1)や Sn2)などの偏析元素はインヒビタ

ーとしてよく知られている。本章では前章までに述べた析出物とは異なる粒界

偏析元素に着目し，正常粒成長抑制効果および一次再結晶集合組織に及ぼす影

響について研究を行った結果を述べる。さらに，粒界偏析元素をインヒビター

として用いる場合には，析出物と異なり，集合組織に加え粒界偏析状態が二次

再結晶挙動に影響を及ぼし最終的な磁気特性に影響することが想定されるので，

磁気特性についても言及した。 

Sb 添加により，正常粒成長抑制効果のみならず一次再結晶集合組織が変化す

ることが知られている。再結晶集合組織形成に関しては，Irie ら 3)により冷延前

粒界に偏析した Sb が粒界付近から生成する{111}方位粒の生成を抑制すること

が報告されている。また，Takashima ら 4)は，Sb が再結晶後の粒成長で{111}方

位粒の増加を抑制すること，冷延前の粒径が大きい際は，再結晶初期での｛110｝

方位粒の増加を促進することを報告している。これらの原因は，Sb が粒界移動

や変形帯の形成に影響を及ぼすためであると考察している。 

加えて，Sb は表面酸化，浸炭および窒化を抑制する効果があることが報告さ

れている。例えば，A.Ruck ら 5)は Sb によるガス浸炭速度の低下は，P,Cu,Sn の

影響よりも著しいことを明らかにしている。 

以上述べたように，Sb は偏析効果による正常粒成長抑制力のみならず一次再

結晶集合組織の変化，また焼鈍途中での酸化，脱炭，窒化への影響をもたらす

元素である。したがって，Sb 添加は脱炭焼鈍後の組織および仕上焼鈍時の二次
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再結晶に大きな影響を及ぼすと考えられる。 

一方，仕上焼鈍のヒートパターンおよびガス雰囲気は，非常に重要な因子であ

り二次再結晶挙動に大きな影響を与えると考えられる。 

この理由として，仕上焼鈍時のヒートパターンまたはガス雰囲気は，鋼板の窒

化および酸化に影響を及ぼし，インヒビターとして使用している MnS，MnSe

および AlN の分解または追加析出が生じることが挙げられる。インヒビターと

して AlN を用いる場合には，二次再結晶中の窒化がゴス粒の発達に必要とされ

てきた 6)7)。たとえば T.J.Nichol ら 8)は Al を含有する系での仕上焼鈍中の昇温途

中の雰囲気を 100%H2 と 25%N2-75%H2 の場合で比較している。100%H2雰囲気

では(110)［001］からずれた方位が観察されること，一方，25%N2-75%H2 雰囲

気では(110)［001］に近い粒が異常粒成長することが観察されると報告してい

る。この原因は，25%N2-75%H2 雰囲気では，焼鈍中に窒化が起こり，AlN が追

加析出するためであるとしている。また吉富ら 4)は，仕上焼鈍時の昇温中の雰

囲気が 100%H2 の方が焼鈍雰囲気 90%N2-10%H2 の場合より，インヒビター強度

の低下が顕著であり，二次再結晶進行が遅れることを報告している。 

しかしながら窒化を抑制する元素である Sb を含む系では，このような仕上焼

鈍中のヒートパターンおよび雰囲気の影響は明らかでなかった。 

本章では析出物とは異なるインヒビターである粒界偏析元素に着目し，正常粒

成長抑制効果および一次再結晶集合組織に及ぼす影響について研究を行った結

果を述べる。さらに，粒界偏析元素は，析出物と異なり，集合組織に加え粒界

偏析状態が二次再結晶挙動に影響を及ぼし最終的な磁気特性に影響することが

想定されるので，仕上焼鈍パターンと磁気特性についても言及した。 
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５．２ 仕上焼鈍ヒートパターンが磁気特性に及ぼす影響 

Sb 添加が一次再結晶組織に及ぼす影響について，まず研究を行った。ついで

Sb 添加鋼において，仕上焼鈍ヒートパターンが，二次再結晶後の最終磁気特性

に及ぼす影響について調べた。 

 

５．２．１ 実験方法 

供 試 鋼 と し て 3mass%Si, 0.06mass%C, 0.07mass%Mn, 0.02mass%Al, 

0.008mass%N, 0.02mass%Se を基本成分とし Sb 無添加（鋼 A），0.024mass%Sb

添加鋼（鋼 B），0.040 mass %Sb 添加鋼（鋼 C）とした 0.23mm の冷延板を用い

た。それぞれの鋼板は 1123K で 120s の湿水素雰囲気で脱炭焼鈍を実施した。

これら脱炭焼鈍板の集合組織および一次粒径を明らかにした。 

また，Sb は脱炭を阻害する元素であることが知られているため，水素濃度 50％，

露点 337K，残部窒素ガス雰囲気の条件で，脱炭焼鈍の時間ごとの脱炭量を調べ

た。 

さらに，脱炭焼鈍板を1173Kで等温焼鈍処理した。その際、保持時間を0～150ks

に変化させた。 

つぎに，仕上焼鈍ヒートパターンが集合組織変化に及ぼす影響を明らかにする

ために，鋼 B（0.024mass%Sb）の脱炭焼鈍板に MgO をコーティングし，Fig.5-1

に示すヒートパターンにて，図中の記号 A~H の各温度での集合組織の変化を調

べた。 

最終仕上焼鈍は，脱炭焼鈍板に MgO をスラリー状に鋼板表面に塗布し乾燥し

た後，Fig.5-2 に示す 2 種類の焼鈍パターンを適用した。仕上焼鈍パターン(a)

では，1123K から 1423K まで 25%N2+75%H2 雰囲気で焼鈍し，その後水素雰囲

気で焼鈍した。一方，仕上焼鈍ヒーパターン(b)では，1123K で 144ks 保持した

後に焼鈍パターン(a)と同様の熱処理を施した。 
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Fig. 5-1  Effects of the heat cycle for final annealing on the 
texture of specimens with added 0.024%Sb. Each specimen was 
extracted during final annealing and its texture was measured.
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Fig.5-2 Two kinds of heat cycles for final annealing.
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５．２．２． 実験結果 

５．２．２．１ Sb 添加が一次再結晶集合組織と粒径に及ぼす影響 

Table5-1に鋼A, 鋼B, 鋼Cの脱炭焼鈍後の一次再結晶集合組織と粒径を示す。

Table5-1 から Sb 無添加（鋼 A），0.024mass%Sb 添加鋼（鋼 B），0.040 mass %Sb

添加鋼（鋼 C）の Sb 添加量に順に｛110｝方位の増加と{222}方位の減少が確認

された。また一次再結晶粒も Sb 添加量の増加に伴い微細化した。 

 

 

 

 

 

 

５．２．２．２ Sb 添加が脱炭焼鈍中の脱炭挙動に及ぼす影響 

Fig.5-3に脱炭焼鈍のヒートパターンと脱炭焼鈍中の各鋼種のC量の変化を示

す。Sb の添加により脱炭が遅延している事がわかる。上記の集合組織の変化の

一因として，脱炭遅延による再結晶への影響も考えられる。 

 

５．２．２．３ Sb 添加が粒成長抑制力に及ぼす影響 

Fig.5-4 に等温焼鈍中の粒径変化を示す。60ks の焼鈍時間後に粒径がほぼ一定

となった。抑制力の存在下での粒成長速度は下記の式で表される。 

  )/2(/ IRVMdtdR     

ここで，R は粒径（半径），M は移動度，σは粒界エネルギー，V はモル体積，

I は粒成長の抑制力を示す。粒成長速度ｄR/dｔ＝０の時，抑制力は I＝２σV/R

で表される。Sb 量の増加に伴い粒径 R が小さくなり，抑制力が強いことを示し

ている。 

Table 5-1  Effect of Sb on the texture and grain radius of decarburized sheets.
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Fig. 5-4  Effects of the addition of Sb on grain growth 1173K. 
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Fig.5-3 Changes in carbon content during 
decarburization annealing.
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５．２．２．４ 仕上焼鈍パターンが集合組織変化に及ぼす影響 

仕上焼鈍ヒートパターンが集合組織変化に及ぼす影響を Fig.5-5 に示す。

Fig.5-5 に示すように，二次再結晶前で 1123K で温度保持したヒートパターンの

方が温度保持しなかった場合よりも{110}強度が保たれていた。 
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Fig. 5-5  Effects of the heat cycle for final annealing on the 
texture of specimens with added 0.024%Sb. Each specimen was 
extracted during final annealing and its texture was measured.
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５．２．２．５ 仕上焼鈍パターンが磁気特性に及ぼす影響 

二次再結晶焼鈍後の磁束密度B8をTable5-2に示す。Sbの添加と1123Kで144ks

保持したヒートパターンを適用すると磁気特性 B8（800A/m で磁化した際の磁

束密度）が向上することが明らかとなった。 

 

 

 

 

 

 

 

５．２．３ まとめと考察 

以上の結果，次の事が明らかになった。 

①脱炭焼鈍時の Sb の偏析は，脱炭と粒成長を遅らせる。そのため Sb 量の増加

により一次再結晶粒の微細化と{110}強度増加がおこる。 

②Sb 量の増加に伴い，一次粒抑制力は強くなった。 

③仕上焼鈍中の 1123K での温度保持は，粒界への Sb 偏析を高めるため，その

後の仕上焼鈍中の｛110｝強度が保たれる。 

これらの効果により，Sb 添加と仕上焼鈍中の 1123K での温度保持により多くの

ゴス方位が成長し，高い磁束密度 B8 を達成することができる。 

 

Table 5-2  Magnetic properties of specimens after final annealing.Table 5-2  Magnetic properties of specimens after final annealing.
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５．３ 仕上焼鈍ガス雰囲気が磁気特性に及ぼす影響 

 前節にて，インヒビターとして Sb を含有する場合には，脱炭焼鈍後の{110}

強度が増し，一次粒抑制力効果も高いこと。更に仕上焼鈍中に一定温度で一度

保持するヒートパターンで集合組織的な観点より磁気特性が良好であることを

示した。 

一方，仕上焼鈍中のガス雰囲気は，非常に重要な因子であり二次再結晶挙動

を介し磁気特性に大きな影響を与える。その要因として,仕上焼鈍時のガス雰囲

気は鋼板の窒化や酸化を左右し，インヒビターとして使用している AlN や MnS

および MnSe の追加析出あるいは分解が挙げられる。そこで，ヒートパターン

を一定とし，焼鈍雰囲気が磁気特性に及ぼす影響を調べた。 

 

５．３．１ 実験方法 

Table 5-3 に示す成分の鋼塊を真空溶製し，1623K で 1800ｓの加熱後に熱間圧

延をおこない 2.3mm 厚に仕上げた。1273K で 60s の熱延板焼鈍後，1.4mm に冷

間圧延をおこなった。ついで 1373K で 60s の中間焼鈍をおこなったのち 0.22mm

に冷間圧延した。引き続いて脱炭焼鈍は，湿水素雰囲気雰囲気中にて均熱温度

850℃，均熱時間 120s でおこなった。これら脱炭焼鈍板に焼鈍分離剤として

MgO をスラリー状にしたのち塗布・乾燥した。 

 仕上焼鈍条件をFig.5-6に示す。1173K以上の温度域での焼鈍雰囲気を100%H2

および 75%H2＋25%N2 の２条件とした。また，焼鈍中の組織変化を明らかにす

るため，Fig.5-5 の焼鈍パターンを標準として，焼鈍途中の 1123K で 108ks 焼鈍

後，1173K，1223K，1248K および 1273K の各温度から室温まで Ar 雰囲気中で

冷却し，光顕組織観察，集合組織測定，成分分析に供した。 
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Table 5-3 Chemical composition of ingots（mass%）

0.0080.0250.040.020.0030.0040.073.400.06

Nsol.AlSbSeSPMnSiC

Table 5-3 Chemical composition of ingots（mass%）

0.0080.0250.040.020.0030.0040.073.400.06

Nsol.AlSbSeSPMnSiC
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Fig.5-6 Heat cycle for secondary recrystallization annealing.
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５．３．２ 実験結果 

５．３．２．１ 二次再結晶焼鈍途中での組織変化 

 Fig.5-7 に二次再結晶焼鈍中の集合組織のゴス強度変化を示す（Just?）。100%H2

雰囲気ではゴス強度が低温から増加した。Fig.5-8 に二次再結晶焼鈍途中の一次

再結晶粒の粒径変化を示す。100%H2 雰囲気では、一次再結晶粒の粒成長が

75%H2 雰囲気に比べ大きくなった。二次再結晶焼鈍途中の鋼板中の N 量変化を

Fig.5-9 に示す。100%H2 雰囲気では，1200K 以上の高温側で鋼板中の N 量が減

少した。鋼板中の N 量の減少は表層近傍の AlN の分解を促進する。Fig.5-10 に

鋼板表面の蛍光 X 線による Al 量の変化を示すが、100%H2 雰囲気では Al 量が

増加した。鋼板表面の Al 量は，AlN が分解すると高くなる。よって 100%H2

雰囲気での Al 量増加もまた鋼中の AlN 分解を意味している。表層近傍での AlN

の分解によりインヒビターの抑制力が低下することで，表層近傍の一次粒の粒

成長がおこったと考えられる。 
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５．３．２．２ 仕上焼鈍雰囲気が二次再結晶に及ぼす影響 

 二次再結晶後の磁気特性を Table 5-4 に示す。磁気特性は，1173K から 1273K

までの H2 濃度によって大きく変化し，100%H2 雰囲気で焼鈍した際の磁束密度

B8 値（800A/m で磁化した際の磁束密度）は高く，鉄損 W17/50 値（50Hz で 1.7T

時の鉄損）は低くなり，磁気特性が向上した。ヒステリシス損が渦電流損（ト

ータル鉄損からヒステリシス損の差分）と同様に低くなっていることは，｛110｝

<001>方位に集積した多くの二次再結晶組織が発達したことを示している。 

 

 

 

 

 

 

 

Table 5-4 Magnetic properties of specimens after secondary recrystallization annealing.
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５．３．３ まとめと考察 

 以上述べたように， 仕上焼鈍中の 1173Kから 1273KまでのH2濃度によって，

集合組織変化および一次粒径変化は異なる挙動を示した。H2 濃度が高くなると

AlN の分解が促進され、一次粒径が大きくなると共にゴス強度も増加した。最

終的な仕上焼鈍後の磁気特性も H2 濃度が高いほど良好となった。 

 Haykawa と Szpunar10)は，二次再結晶中に高易動度な粒界は，方位差角 20～

45°の高エネルギー粒界であることを主張している。マトリックス全体におけ

る方位差角 20～45°の粒界の存在頻度の平均値とゴス方位から方位差角 20～

45°の存在頻度の差を GA 値(Growth advantage of Goss grain)とし，この値が高

いほどゴス方位が発達するとしている。Fig.5-11 に脱炭焼鈍板の表層および板

厚 1/5 層の GA 値およびゴス方位の強度を示す。板厚表層の GA 値は，板厚 1/5

層の GA 値より高いこと，またゴス方位の強度が高いことわかる。 
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ゴス強度が高く GA 値が高いため，表層ではゴス粒が選択的に成長しやすい

と結論される。高水素濃度条件として，表層から AlN を分解させることで，粒

成長を促進し，高 GA 値と高いゴス頻度により多くのゴス方位粒が成長する。

ついで表層で粗大化したゴス粒がサイズ効果も伴って板厚中心へと成長する。

これらの効果により最終的に試料全体に先鋭なゴス粒が数多く形成されること

により磁気特性が向上すると考えられる。 
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５．４ 結言 

 MnSe, AlN の析出物に加え，偏析元素である Sb をインヒビターとして用い

た方向性電磁鋼板の最終仕上焼鈍において，焼鈍条件（ヒートパターン，焼鈍

雰囲気）が二次再結晶挙動と磁気特性に及ぼす影響について調べ，下記のこと

を明らかにした。 

 

・Sb 添加と仕上焼鈍ヒートパターンが及ぼす影響 

①脱炭焼鈍時の Sb の偏析は，脱炭と粒成長を遅らせる。そのため Sb 量の増加

により一次再結晶粒の微細化と{110}強度増加がおこった。 

②Sb 量の増加に伴い，一次粒成長抑制力は高くなった。 

③仕上焼鈍中の保定処理により，その後の仕上焼鈍中の｛110｝強度が保たれた。 

 

・焼鈍雰囲気が及ぼす影響 

④H2 濃度増量は，AlN 分解を促進し表層近傍の一次粒成長を加速し，｛110｝強

度を高めた。 

⑤仕上焼鈍の昇温途中の雰囲気を 100%H2 にすると｛110｝<001>に近い多くの

二次再結晶粒が 100％H2 雰囲気で発達し、磁束密度 B8 および鉄損 W17/50 が向上

する。 

 

これらの現象を活用することでゴス方位集積度を高めることが可能であり，高

い磁束密度 B8 と低い鉄損 W17/50 を達成することができる。 
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第６章 総括 

方向性電磁鋼板の低鉄損化は，エネルギー問題解決の観点から，社会的ニー

ズの高い重要な研究課題である。この課題を材料組織学的に解決するには，最

終製品において結晶粒の（１１０）［００１］方位（ゴス方位）への集積度を高

めることが，もっとも有効な手法である。 

方向性電磁鋼板では，結晶粒のゴス方位への集積のために，二次再結晶とも

呼ばれる特定方位粒の異常粒成長現象が用いられる。この現象を有効に生じさ

せるためには，二次再結晶工程までに一次再結晶粒の集合組織制御およびイン

ヒビターと呼ばれる析出物あるいは偏析元素による正常粒成長の抑制が必要で

ある。 

この異常粒成長を工業的に実現するために，５工程以上の焼鈍処理が施され

る。これらの焼鈍工程において，組織は一次再結晶と二次再結晶を生じるが，

最終仕上焼鈍処理における二次再結晶時に，適切なインヒビターの選択によっ

てゴス方位への集積度の増加が低鉄損化に重要となる。一次再結晶集合組織と

二次再結晶組織形成ひいては磁気特性に関しては多くの研究報告があるが，そ

の一方で，インヒビターの析出形態および粒界偏析が二次再結晶組織形成に及

ぼす影響，さらに磁気特性に及ぼす影響に関しては低鉄損化に重要な課題にも

関わらず，定量的な評価が困難なため,いまだに未解明な現象が多い。本論文で

はこれらの現象の基礎的な解明および数値計算による解析を行うことを目的と

した。本論文は、以下の６章から構成されている。 

第１章では，まず，電磁鋼板に対する社会的ニーズについて述べ，ついで方

向性電磁鋼板の鉄損改善手法および製造方法について述べた。さらに製造方法

におけるインヒビターの重要性および従来のインヒビターに関する研究結果を

示し，本研究の目的について論じた。 

第２章では，ゴス方位を二次再結晶時に優先的に成長させるために，他の方
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位の正常粒成長を抑制する機能を有するインヒビターとして作用する析出物の

熱間加工時の析出挙動の解明を目的とした。析出物として，MnS に着目し，

MnS 析出に及ぼす S 量と熱間加工温度の影響を調べた。この結果を基に，溶解

度積および加工を考慮した核生成速度の数値計算を行い，析出物生成挙動を定

量的に評価した。 

さらに，熱間圧延温度が，MnS 析出粒径と一次再結晶粒径に及ぼす影響につ

いて研究した。その結果，粒成長抑制効果を大きくするために析出物を微細分

散化には，析出物の元素量と熱間圧延温度の低温化が有効であることを新たに

明らかにした。 

第３章では，析出物の種類および析出形態によるピンニング効果の差を解明

し，正常粒成長を効果的に抑制する手法を明らかにすることを目的とした。ま

ず，実際の熱間圧延を模擬した実験条件下で，MnSe と AlN について，熱間圧

延直後の析出状態を詳細に調べた。また，熱間圧延温度が MnS 析出挙動，MnSe

析出挙動およびそれらのAlNとの複合析出挙動に及ぼす影響を調べた。さらに，

インヒビター析出が一次再結晶粒径および等温焼鈍後の粒径に及ぼす影響につ

いて調べた。その結果，析出物は複合析出とした方が，その後の一次再結晶粒

の粒成長抑制効果が高くなることを明らかにした。 

第４章では，MnS, MnSe の析出挙動の差を実験的な手法だけでなく，数値計

算でも解析可能にするため，これら析出物の地鉄中における界面エネルギーを

明らかにすることを目的とした。析出物と地鉄の方位関係を TEM の電子線回

折像より明らかにし，得られた方位関係をもとに計算機シミュレーションによ

る第一原理計算から界面エネルギーを求めた。TEM による観察の結果，MnSe

と地鉄との方位関係は，極めて高い配向関係が得られた。一方，MnS は MnSe

と比較して，地鉄との配向性が低い結果が得られた。それぞれの地鉄との界面

エネルギーを第一原理計算で算出した結果，MnSe の界面エネルギーは MnS に
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比べ小さくなり，配向性の差が生じる原因であることが明らかとなった。以上

の結果から，鋼中で微細な析出物を得るためには MnSe の方が MnS より有効で

あることが示唆された。また，第一原理計算を用いることで，正常粒成長抑制

効果の高いインヒビターが選択できることを示した。 

第５章では，MnSe,  AlN の析出物に加え，偏析元素である Sb をインヒビタ

ーとして用いた方向性電磁鋼板の最終仕上焼鈍において，焼鈍条件（ヒートパ

ターン，焼鈍雰囲気）が二次再結晶挙動と磁気特性に及ぼす影響について調べ、

仕上焼鈍工程の最適条件を明らかにした。 

本研究の実験成果および数値解析に基づき，インヒビターとして用いられる

元素の最適量の決定，熱延工程の最適化，仕上焼鈍工程の最適化を行うことで

二次再結晶時のゴス方位への集積度が高まり，その結果，方向性電磁鋼板の磁

気特性が向上し，変圧器の損失低減による省エネルギー化が達成可能となる。 
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本論文の内容は下記に発表した論文をまとめたものである。 

（第２章） 

“3%Si 鋼の MnS 析出挙動に及ぼす熱間変形温度と S 量の影響” 

鉄と鋼, Vol.89 (2003), No.5, p518.   

髙宮俊人，小原隆史，村木峰男，小松原道郎 

 

（第３章） 

 “3%Si 鋼の MnS,MnSe および AlN との複合析出と粒成長抑制効果” 

鉄と鋼, Vol.100 (2014),No.11, p1413.  

髙宮俊人, 古君修 

 

（第４章） 

“3%Si 鋼に析出した MnSe および MnS の地鉄との方位関係”   

熱処理   投稿中 

髙宮俊人，石原健，宗藤伸治，山田和広，荒牧正俊，古君修 

 

（第５章） 

“Influence of heat treatment before secondary recrystallization on        

magnetic properties of 3% Si grain-oriented steel containing Sb” 

Journal of Magnetism and Magnetic Materials, Vol.160(1996), p131-132.  

 Toshito Takamiya, Michiro Komatsubara, Yasuyuki Hayakawa, Takahiro Kan 

“Effect of hydrogen content in the final annealing atmosphere on secondary 

recrystallizatin of grain –oriented Si steel” 

Journal of Magnetism and Magnetic Materials, vol.254-255(2003), p334-336. 

Toshito Takamiya, Mitsumasa Kurosawa, Michiro Komatsubara 
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