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第１章 序論 

１．１ 本研究の背景 

１．１．１ 水素エネルギー利用社会実現への期待 

 持続可能な社会の構築を背景とした，グローバルな資源確保と環境保全の観点から，水素エネル

ギー利用社会(以下，水素社会)の早期実現に向けた取り組みが世界規模で活発となっている．水素は，

エネルギー源として使用する際に二酸化炭素（CO2）が排出されず，燃料電池自動車（FCV: Fuel Cell 

Vehicle）の燃料として使用した場合は排出ガスを一切出さないことから究極のクリーンエネルギーと称さ

れ，環境保護および産業発展に不可欠な安定したエネルギー供給の両立を可能にする次世代エネル

ギーとして，その普及と有効活用が期待されている．日本国内では，2020年 10月の第 203回国会にお

いて，2050年カーボンニュートラル，即ち脱炭素社会の実現を目指すことが表明され，水素エネルギー

利用は上述の特長からカーボンニュートラルの実現にとって不可欠なファクターとして認識されている

（Fig. 1-1 [1-1]）ことも，日本国内の水素社会実現に向けた取組みを推進する追い風となっている． 

 

 

Figure 1-1 Energy outlook of carbon neutrality for 2050 in Japan [1-1]. 
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１．１．２ 水素エネルギー普及の障壁と鉄鋼材料の課題 

国内の水素社会実現への取組みは，2014 年に経済産業省が作成したエネルギー基本計画[1-2]に，

水素社会の実現に向けたロードマップの策定が盛り込まれており，現在も国策として水素エネルギーの

普及拡大が進められている．同年 12月には水素社会のアイコン的存在ともいえる FCV の市場リリース

が実現し，その普及をより後押しする形で水素ステーションの増設と拡大も進められてきた[1-3, 1-4]．

資源エネルギー庁が 2016 年に作成，その後 2019 年に改訂された水素・燃料電池戦略ロードマップ

改訂版[1-5]によると，2025 年までのFCVの普及台数と水素ステーションの整備数の目標 はそれぞれ

4万台と 320 カ所となっている（Fig. 1-2）．しかし，FCVにおいては 2020年度末時点で約 4,000台，水

素ステーションは首都圏，中京圏，関西圏，北部九州圏 の 4 大都市圏を中心に整備が進められてき

たものの，2020年度において約 160カ所となっており，現在のペースでは双方の設定目標達成は困難

な状況にある．この様に FCV や水素ステーションの普及が進まない理由として，素材も含めた製造・設

置コストが高いことが挙げられる．現時点でFCVとハイブリッド車との価格差は一台約 300万円，水素ス

テーションはガソリンスタンドの建設費用が一基 1 億円弱であるのに対して，一基約 3 億円である．

FCV および水素ステーションが割高になる理由の一つに，各種部品の素材となる金属材料の水素脆

化への対応が必須となる事が挙げられる．水素社会に限らず，全ての機器は何より安全に，そして可能

な限り長く使用できることが求められ，機器に組込まれた部品や素材はその使用環境において長期間

耐久できる性能を有しておく必要がある．この事に対して水素脆化は，金属材料中に存在する水素に

よって引張強度，疲労強度，破壊靭性といった各種機械的特性が劣化する現象[1-6]であり，これが発

現すると，各種部材に使用する上で材料に求められていたパフォーマンスを発揮できなくなり，材料の

あるべき姿を侵害する．また，FCV の燃料としての水素は，取り扱いのし易さから高圧ガスとして貯蔵さ

れており，現在商用化されている FCVのタンク内の水素圧力は 70MPa（大気圧の約 700倍）である．そ

のタンクに水素を供給するため，水素ステーションで扱う水素はより高圧である必要があり，現在の常用

圧力は最大で 82MPa となっている．こうした高圧水素ガスに金属材料が曝されると，水素原子が材料

中へ容易かつ多量に侵入できるようになり，より水素脆化発現のリスクが高まる．そのため，FCVや水素

ステーション等の水素ガス環境下において現在使用できる材料は規制され，結果，優れた耐水素脆性

を有する高価な材料に限定されている．鉄鋼材料において優れた耐水素脆性を示すのは，fcc-Fe をマ
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トリクスとしたオーステナイト（以下，γ）鋼である．これは，bcc-Fe をマトリクスとする一般的な炭素鋼や合

金鋼のようなフェライト（以下，α）鋼やマルテンサイト（以下，α’）鋼よりも鋼中の水素の格子拡散係数が

格段に低く[1-7]，材料の脆化および延性低下に繋がる水素の活動を抑制するためと考えられている． 

実際に現在の水素ステーションや FCV 内の高圧水素に曝される配管や継手の多くに使用されてい

る代表的な鋼種としては JIS規格の γ系ステンレス鋼 SUS316（L）がある．本鋼種は水素環境中での使

用を模擬した各種試験評価を経て優れた耐水素脆性を有することが確認されており[1-8, 1-9]，更に

SUS304（L）に次ぐ γ 系ステンレス鋼の代表的な規格鋼の一つで，これまでに蓄積された実績に基づく

技術的な汎用性や市場調達性にも富むため，γ 鋼の中ではコストが比較的抑えられた鋼種であることも

現在の水素関連部材にて多用されている要因と考えられる．しかし，今後さらに水素社会が発展，拡大

していくことを見据えると，他産業分野の各種部材と同様に水素関連部材にも薄肉化・軽量化が求めら

れ，自ずと鋼材には(比)強度水準の上昇が要求されてくるものと予想する．SUS316（L）は，元来優れた

冷間加工性を有する鋼種である反面，強度自体は低いため，材料強度の要求水準の高まりに応えるこ

とが難しくなるものと考える．一方，耐水素脆性と高強度を両立した JIS規格の γ鋼に SUH660（A286と

同等）がある．本鋼種は，析出硬化熱処理にて 1000 MPaを超える引張強さを示す γ鋼であり，高圧水

素ガス中の引張試験が実施され，試験中に侵入する水素(外部水素)では材料特性が殆ど低下しない

とされている[1-10, 1-11]．現時点でも既に SUH660は高強度耐水素脆化鋼として，設計上 SUS316（L）

では強度や硬さが不足してしまうものと考えられる水素ステーションのディスペンサーや水素圧力計器

用部材に適用されており[1-12]，水素社会の将来ニーズにも適合し得る機能を有した材料である．しか

し，その合金組成においては，高価な合金元素であるNi含有量が約25 mass%と多く，非常に合金コス

トの高い鋼材である．機能は優れていても，将来的にはコストが問題視されてくることが想像できる．ま

た近年，水素社会対応鋼種という観点から SUH660の水素脆化挙動についてより詳細な調査が実施さ

れた結果，前述の通り外部水素に対しては優れた耐水素脆性を示すが，鋼材の内部まで水素を存在

させた状態で材料特性を評価した場合は，延性が低下することが確認されている[1-13, 1-14]．従って，

γ マトリクスが安定な鋼種であっても，高圧水素環境に曝される水素社会にて安全に利用するには，外

部水素のみならず，内部水素が材料特性に及ぼす影響について把握しておくことも重要である． 
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Figure 1-2 Strategic road map for hydrogen and fuel cells for “Hydrogen Society” [1-2]. 
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１．１．３ 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼 

前節の通り，水素社会実現の加速化，そして将来的な同社会の更なる発展と拡大を見据えると，現

段階では高い耐水素脆性と強度を両立した鋼種として認識されている SUH660 より，機能とコストの両

面から一層優れた材料の開発が望まれる．それはつまり，SUH660 と比較して，少なくとも同等以上の

耐水素脆性と，更に高い強度を兼備し，かつ低コスト（省合金）な材料の開発である． 

こうした観点から，今後の水素社会の発展と拡大に伴って浮上してくる将来ニーズに応え得る候補

材料として，析出硬化型高Mn-γ鋼に着目し，本論文における研究対象材料とした．この析出硬化型高

Mn-γ 鋼は，かつて自動車のトルクセンサー部材用鋼として非磁性，つまりは γ 組織が安定で，かつ高

い強度（硬度）も有するように開発された QSD15[1-15]という鋼種をベースにしており，その概略成分は

mass %で 0.45C-8.5Mn-7Ni-10Cr-1.5Vである．γ安定化元素の中でも比較的安価なMnを積極利用す

ることでNi含有量を抑えてマトリクスを安定な γ組織にし，V炭化物(以下，VC)の微細分散を強化因子

に用いて約 1200MPaの引張強さに達するように設計されている．析出硬化した一般的な SUH660 と強

度レベルは同等以上であり，高価な Ni 含有量は半分未満と合金コストも抑えられている．以上の特長

からすれば，本鋼種は今後の水素環境部材の更なる小型・軽量化や低コスト化といった要求に対応し

ていくことが期待できる．しかし，本鋼種は JIS規格鋼の様な汎用鋼ではなく，類似した鋼種も市場に無

いため，基本的な材料特性や破壊挙動に関する知見が少なく，更に耐水素性についてはより一層，不

明な点が多い．従って，将来ニーズへの対応も含め，析出硬化型高 Mn-γ 鋼が水素社会で適用できる

か否かを見極めていくためには，その基本的な特性と，変形挙動および破壊に至るメカニズム，さらに

これらに及ぼす水素の影響を明らかにしていく必要がある． 
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１．２ 金属材料の水素脆化挙動に関する過去の知見 

１．２．１ 水素脆化の概要と基本メカニズム 

水素社会実現の障壁の一因となっている鋼の水素脆化（hydrogen-embrittlement）は古くから問題視

されており，その研究の歴史は長い．現在までにその発現メカニズムの解明や抑止策の立案に向けた

研究が数多くなされてきた．本論文の場合，対象材の析出硬化型高 Mn-γ 鋼は，化学成分，材料組織

（γマトリクスとVCによる析出硬化の組合せ），到達する強度レベル等，あらゆる観点から見て，これまで

の水素脆化という研究分野の対象材として類似したものが無い．そのため，各々の実験・調査から得ら

れる具体的な結果自体は新知見となるであろう．しかし，そこから水素社会の将来ニーズに対応する，

より優れた鋼材の開発へと繋げるためには，得られた結果・認められた現象を解明していくことが重要と

なる．鉄鋼材料の変形や破壊挙動，そして，これらに及ぼす水素の影響については，析出硬化型高

Mn-γ 鋼の様な目新しい成分系の材料であっても，その本質は大きく変わることはないと考える．よって，

これまでに蓄積された水素脆化に関する知見は，本対象材の水素脆化挙動の究明にとって極めて有

意なものであり，理解・把握しておく必要がある．そこで本節では，金属材料の水素脆化の概要と現在

までに提唱されている基本メカニズムについて言及する． 

水素脆化とは，水素によって材料の強度や延性の低下，あるいは早期に破壊が生じる現象を指して

いる．そもそも鉄鋼材料の破壊には，塑性変形，すなわち転位運動の進行に伴って材料内部にボイド

が生成した後に成長と連結が進むことで発生する延性破壊，逆に転位運動をほとんど伴わずに発生す

る脆性破壊，荷重の繰返しによる塑性変形の進行によってき裂が発生して徐々に進展する疲労破壊な

どの破壊形態がある．いずれの破壊も，ボイドや割れ，あるいはき裂といった破壊起点の発生とその成

長・伝播による材料の分離であるという根幹は共通しているが[1-16]，各破壊に至るメカニズムや支配

因子は材料特性や使用（実験・試験）環境に依存して異なる．水素脆化は「脆化」という用語が使用さ

れているが，先に述べた破壊現象のうちで必ずしも脆性的な破壊を意味するものでは無い．マクロには

脆性的，すなわち塑性変形が伴っていない様な破面を呈していても，破面および破壊部近傍を詳細に

調査することで水素が塑性変形を介して破壊に寄与したという痕跡がこれまでにいくつも確認されてい

るためである[1-17~1-19]．そこで研究者によっては，それぞれが調査した結果に基づき，「水素が関係

した破壊」(hydrogen-related failure) や「水素助長割れ」(hydrogen-assisted cracking) という呼称を用い
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る場合もある．本研究では，以上のことを把握した上で，あくまで水素によって延性が低下，あるいは早

期に破壊が生じる現象を総じて一般的に使用されている「水素脆化」と呼称する． 

水素が如何にして破壊を促すかを説明する脆化メカニズムは，様々なアイディアとアプローチによる

実験結果に基づいて，これまでに多くの提案がなされている．水素脆化挙動の解明を追及していく本

研究において重要な知見であり，その中でも Fig. 1-3に模式図を示す[1-20]代表的な 3つの水素脆化

理論・機構，格子脆化 (Hydrogen Enhanced Decohesion: HEDE)理論，水素局部変形助長

(Hydrogen-Enhanced-Localized-Plasticity : HELP)理論 ，そ して水素助長ひずみ誘起空孔

(Hydrogen-Enhanced-Strain-Induced-Vacancies : HESIV)理論について，各々の概念と，それらに関す

るいくつかの研究例を含めて以下に述べる． 

 

 

Figure 1-3 Schematic of representative hydrogen embrittlement theories, (a) Hydrogen Enhanced 

Decohesion : HEDE, (b) Hydrogen-Enhanced-Localized-Plasticity : HELP, and (c) Hydrogen- 

Enhanced-Strain-Induced-Vacancies : HESIV [1-20]. 
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(i) 格子脆化(Hydrogen Enhanced Decohesion: HEDE)理論 

格子脆化(Hydrogen Enhanced Decohesion: HEDE)理論[1-21, 1-22]は，格子間に固溶した水素が材

料の原子間結合力を低下させるというものである．水素が材料の脆化に直接的に作用するため，比較

的イメージし易いメカニズムで，これまでにその発現を裏付ける研究が多く行われている．なお本理論

は，格子間に固溶した水素量に比例して原子間結合力が減少することを前提としており，この効果によ

って破壊が促進されるためには，水素の濃化が必要となる． 

本機構については，まず Pfeil [1-23]が，鉄を酸洗しながら引張試験を行い，試験後の結晶粒界およ

び粒内の破損を観察した結果，水素によって鉄の原子間結合力が低下したことが示唆され，その働き

によって水素が鉄の強度低下を引き起こしたと考えたことに起源がある．Troianoは，この Pfeilの発想と

同じく，水素が原子間結合力と低下させると考え，金属の原子間結合力の低下量は，その原子の 3d 

軌道の電子充足度に依存するという仮説を立てた[1-24]．鉄のような遷移金属で原子間の結合を担っ

ているのは，3d 軌道の電子である．遷移金属中に固溶した水素原子は金属原子の 3d 軌道に対して

自身の 1s 電子を供給すると考えられるため，それに伴い，金属原子の 3d 軌道の電子充足度が上昇

する．この 3d 軌道の電子充足度の上昇が金属原子間の斥力の増大を招き，結果として原子間の結合

を引き離すのに必要な力が小さくなるという考察である[1-24]．3d 軌道の電子充足度は合金成分に伴

って変化することから，Troiano はこの仮説を検証するため，鉄と同じく遷移金属である Ni に対して Cu

を添加した材料の水素脆化特性と 3d 軌道の電子充足度との相関を調べた．その結果，Fig. 1-4 に示

す通り，水素による延性低下と 3d 軌道の電子充足度との間に相関があることを報告している[1-24]．そ

の後，Oriani ら[1-22] は，降伏強度が 1700 MPaの AISI 4340鋼を用いて，遅れ破壊試験を行い，き

裂伝播停止の応力拡大係数：Kthと外部水素圧：P の関係を求めると同時に，水素による凝集力低下モ

デルを構築し，これに基づいてき裂先端へ拡散集積した水素濃度と凝集力低下量を推定した．その結

果，き裂先端部の固溶水素量は平均値の 10
3～10

4 倍になると見積もられ，原子間凝集力の低下率は 

60～80％程度に達すると予想された．こうして彼らは，Pfeil と Troiano の発想および提唱に基づく，水

素よる原子レベルでの結合力の低下という考えを補強した．そして，現在までに本理論に基づいた計

算および解析が多数行われているが，格子脆化理論は水素の局所的な濃化を前提とした説である．

Troiano [1-24]や Oriani ら[1-22]の論文でも言及されているように，本機構の発現には応力誘起拡散な
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どによって水素の濃化が生じることが必要である．最小・最軽量元素である水素の局所分布を直接的

に求めることは困難であり，Orianiらが示したような，格子間の 10
3～10

4倍もの水素の濃化を実証するこ

とは，分析および解析機器が発達した現在においても難しいが，材料で生じた水素脆化を本機構にて

説明する場合は，破壊に至る前段階の水素の濃化プロセスについて言及する必要がある． 

 

 

Fig. 1-4 Hydrogen embrittlement and catalytic activity as a function of composition of Fe-Ni and Ni-Cu 

alloys [1-24]. 
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(ii) 水素局部変形助長(Hydrogen-Enhanced-Localized-Plasticity : HELP)理論 

 水素局部変形助長（Hydrogen-Enhanced-Localized-Plasticity : HELP）理論[1-25, 1-26]は，水素が材

料中の転位の発生と運動を促進し，局所的な塑性変形を助長するというものである．水素存在下では

転位運動が特定のすべり面に固執するようになり，塑性変形する箇所が限定され，局所的な延性破壊

が生じることでマクロな延性低下，すなわち水素脆化が起こると考えられている．また，HELP 機構が関

与する破壊の報告においては，あくまで水素による局所的な転位運動の促進，すなわち軟化がキーと

しているものと，逆に，水素による局所的な転位運動の抑制，すなわち硬化が重要としているものがあ

る．水素による軟化現象，あるいは硬化現象のそれぞれの観点に立った水素脆化に関する報告例を

以下に紹介する． 

まず，水素による軟化現象の発現については，Tabata と Birnbaum[1-27]の報告や，その後の田端

[1-28]の解説がある．彼らは，水素ガス中で引張応力を付与できる機構を備えた TEM 観察用ステージ

を用いて，引張変形中に水素を導入した場合における鉄中の転位の挙動を TEM にて直接観察した．

その結果，水素の導入によりらせん転位の運動速度が上昇すること，そして，水素が転位の増殖を促

進することを確認している．また，これらの水素による効果は，水素ガス圧力が高いほど大きくなり，逆に

水素を放出させると元に戻る可逆的な現象であることも報告しており，水素によって転位運動が促進さ

れたことを裏付けている．彼らは，これら水素によるらせん転位の易動度の上昇とフランクリード源の活

性化による転位の増殖速度の増加が，水素による純鉄の軟化現象の要因であるとした．また，こうした

水素による軟化現象は bcc -Feに限らず，fcc金属においても確認されている．Abraham ら[1-29]は，水

素チャージした SUS310S を引張変形させた後に試験片の表面を観察した結果，Fig. 1-5に示す通り，

水素チャージ材ではすべり線の間隔が広く，それ自体が明瞭になることを報告している．この観察結果

は，水素によって転位運動が限られたすべり面に固執したことを示している．HELP 機構は，このように

材料中の塑性変形できる部分が限定され，局所的な延性破壊が生じることにより，マクロには延性低下

したように見えるという考え方である．実際に，Robertson ら[1-30]も水素により転位運動が活発に起こる

ようになったすべり面上に多数のボイドを観察しており，上記の局所的な延性破壊の発現を支持してい

る．また，彼ら[1-30]は同時に，水素によって転位の易動度が上昇するという観点から，水素による変形

の局所化が助長する，擬へき開破面を呈するような脆性的な破壊にいたるメカニズムも検討している．
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脆性的な破面の直下には，異常に発達した転位組織が観察されることを指摘し，水素による転位の性

質の変化が脆性的な破壊に寄与していると述べている． 

一方，水素により材料の変形に対する抵抗が上昇，つまりは水素による硬化が発現して，破壊を助

長するという機構についての報告もある．Martinら[1-31]が，水素チャージした純Niの引張試験後の破

面直下の TEM 観察によって，Fig. 1-6に示す通り，破面直下では転位組織が異常に発達して細かい

セル組織を形成していることを見出し，純 Ni における水素誘起粒界破壊を，水素による流動応力の上

昇から説明している．この転位組織の発達は粒界破面直下で特に顕著であり，転位組織が発達すれ

ば流動応力が上昇し，それにより粒界に作用する弾性応力も上昇すると考えられる．水素による転位

組織の発達の助長とそれに伴う硬化が局所的に生じた場合，その領域ではマクロな流動応力以上の

応力が作用していることになる．粒界破壊を生じさせるのに必要な応力の限界値が存在する場合，流

動応力が上昇するとその限界値を容易に超えられるようになる．同時に，粒界破壊に必要な限界応力

は転位運動と共に供給される水素によっても低下すると考えられるため，材料の硬化による局所応力の

上昇と，水素による粒界結合力の低下の両面から粒界破壊が助長されることになると説明している．こ

の破壊機構について，後に Robertson らは，水素による硬化の前駆段階となる転位組織発達の助長は，

HELP を通して生じるとして，脆性的な破壊と HELP理論を関連付けて報告している[1-30]． 
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Fig. 1-5 Morphology of surface slip traces in AISI 310S stainless steel specimens tensile tested to failure 

at 295 K (a) uncharged, (b) 0.18 at. % H and (c) 2.7 at. % H [1-29]. 

 

 

Figure 1-6 (a) FIB electron mode micrograph showing location from which TEM sample was extracted. 

Pt strip shown indicates the top of the sample, and was deposited to protect the fracture surface 

underneath. (b) TEM micrograph showing microstructure beneath the region identified in (a). The arrows 

mark steps or ledges on the fracture surface. A dislocation cell size of 200–400 nm can be observed 

[1-31]. 

 

 

 

 

 

 

 



- 13 - 

 

(iii) 水素助長ひずみ誘起空孔(Hydrogen-Enhanced-Strain-Induced-Vacancies : HESIV)理論 

 水素脆化を示した材料内部には，微小なボイドが観察されることがある[1-32]．前述の通り，このボイド

が水素起因の転位運動の局在化によって現れるものとして，HELP 理論を支持する根拠の一つとなっ

ている[1-30]が，その一方で，このボイドの生成メカニズムには別の見方もある．ボイドを構成する空孔

は，一般に金属材料内において熱平衡状態にあり，室温ではその濃度は 10
-27

 程度と極めて小さい

が，高温になると空孔濃度が増加し，融点直下では 10
-4 程度と非常に大きくなる[1-33]．また，塑性変

形によっても空孔濃度が増加する．塑性変形の進行に伴うらせん転位間の切り合いによって形成され

たジョグの引きずりや，逆符号の刃状転位の合体消滅による空孔生成が計算にて示されている[1-34]．

単空孔は低温でも容易に移動することが出来るため，熱処理や塑性変形により過飽和に導入された空

孔は表面，結晶粒界，転位，介在物の界面などに移動して消滅する．こうした一般的な空孔生成メカニ

ズムに対して，空孔同士が合体集合してクラスター化すると安定性が高くなるという報告がある[1-35]．

そして，材料中に水素が存在する場合，空孔密度が平衡状態よりも高くなりうることが報告され，このこ

とは水素が原子空孔を安定化することを示唆している[1-36, 1-37]．このことから南雲は，水素により原

子空孔の生成・凝集が助長された結果，微小なボイドの生成・連結が促進され，早期破断に至るという

破壊プロセスを提案した[1-38]．これが水素助長ひずみ誘起空孔（HESIV）理論と呼ばれるものである．

また，Sakaki ら[1-39]は，陽電子消滅法を用いた空孔密度の測定を通して，変形に起因する空孔の生

成および空孔のクラスター化が水素により助長されるとしている．このような水素により原子空孔の生

成・凝集エネルギーが減少する挙動は，解析を用いた多くの研究によって他にも確認されている[1-40, 

1–41]．南雲[1-38]は，こうした観察，解析結果を，水素チャージし変形させた鉄中において観察された

微小なボイド[1-32]に絡め，水素誘起の早期破断が水素による原子空孔の生成の助長，空孔クラスタ

ー形成の助長，そしてボイドの形成という一連のプロセスによって説明できるとしている． 

以上，現在までの研究にて提案されている代表的な水素脆化機構を紹介した．これらメカニズムは，

各々の理論を支持する実験および解析（計算）結果が得られており[1-43, 1-44, 1-45]，さらに実験環境

や対象材料の組成および組織の特徴に依存することから，それぞれの理論が必ずしも対立している訳

では無い．また，これらの機構が材料の破壊プロセスにおいて複合的，あるいは段階的に発現すること

も十分あり得る．従って，全ての金属の水素脆化挙動を包括的に説明できる定説は無いとも言え，金属
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の水素脆化という分野が，現在まで長く，かつ多角的に研究されている所以であると思われる．但し，

いずれにおいても共通しているのは，材料本来の破壊に至るまでのプロセスにおいて，水素が何らか

の形で，破壊に至る過程の，ある局面の進行を促しているということである．金属材料の水素脆化現象

を理解する上で重要なのは，水素脆化というものを，単に特異な破壊現象とみなすのではなく，各材料

の本来の破壊過程の中で，いずれか，あるいは全てのプロセスを，水素がこれまでに紹介した機構の

様に促進することで生じる現象という視点を持つことである．従って，扱う材料の水素脆化挙動を解明し

ていくためには，定常状態・環境と，水素環境での破壊現象を対比することが必要となる．そして更に，

耐水素脆性に優れる材料開発指針を得るためには，水素の影響有無を対比した上で，破壊過程，す

なわちボイドや微小き裂の生成や成長の各段階で，水素が材料の組織因子や変形特性とどのように関

わるのかを解明していくことも重要である．析出硬化型高 Mn-γ 鋼については詳細な研究例が無く，ど

の過程で水素が破壊を促進するか，またその促進メカニズムと材料組織・特性との因果関係は未だ明

らかにされていない．ここで紹介した，既に多くの研究者の手によって議論が深められ，重要な知見と

なっている各水素脆化機構の原理，および発生条件や状況を理解した上で，本研究では析出硬化型

高Mn-γ鋼の水素脆化挙動を明らかにしていく． 
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１．２．２ 水素環境用オーステナイト鋼の耐水素性と課題 

本研究の対象材である高Mn-γ鋼は，マトリクスを常温・常圧下では安定な γ相としているため，市場

の鉄鋼材料の大半を占める αや α’をマトリクスとした鋼よりも水素による特性への悪影響を受け難いこと

は容易に想像できる．しかし，γ 鋼はあくまで水素の影響を受け難いものに過ぎず，決して水素を無害

化できる訳ではない．水素社会に適合する γ 鋼の開発を目的とした特性評価と水素脆化挙動を明らか

にしていく研究を進める上で，既に市場に出ている γ 鋼の水素脆化に関する知見，および水素環境に

おける特性や課題を把握しておく必要があり，以下に述べる． 

まず γ鋼，また広くは γ系ステンレス鋼という分野において，JIS規格鋼 SUS304は世界的に見ても代

表的な鋼種といえる．本鋼種は，化学組成から準安定 γ 鋼に分類される．その室温における平衡組成

上の安定相自体は bccであるが，CrやNiを多く含み，これら添加合金元素の影響によって α’変態点：

Ms 点[1-42]が室温よりも低くなるため，固溶化処理（一般的には 1100℃程度）等の高温から室温まで

急冷しても，マトリクスは γ 相を維持する．しかし，冷間加工等による外部からのひずみエネルギーの導

入により，熱処理の冷却では付与できなかった α’変態に必要な自由エネルギー変化が補われ，α’変態

が生じる．この加工誘起 αʼ変態という現象は準安定 γ鋼にとって顕著な加工硬化が得られる機構として，

鋼材の高強度化に有効であると同時に，変形時，成形時の変態により変態誘起塑性

（Transformation-induced plasticity：TRIP）効果を発現し，鋼材の延性や加工性の向上にも寄与するこ

とから[1-46, 1-47]，工業的なメリットも大きく，こうした特徴を持つ SUS304が市場に出ている γ系ステン

レス鋼の大半を占める理由にもなっている．しかし，水素社会用部材向けとして見た場合，bcc 構造で

ある加工誘起 αʼは γよりも水素脆化感受性が高いため，重要保安部品への適用が難しい．新エネルギ

ー・産業技術総合開発機構（NEDO）のプロジェクトで，高圧水素ガス中での γ系ステンレス鋼の脆化挙

動や組織変化，それらに及ぼす雰囲気温度の影響が詳細に検討され[1-48, 1-49]，その結果，同じ γ

系ステンレス鋼でも，Ni含有量が多く，γ相の安定度が高い SUS316L鋼は，温度が室温以上であれば

高圧水素ガス環境においても大気中と同等の機械特性を示したが，SUS304(L)は，同じ環境中におい

て顕著な脆化を示している．また，長谷川と野村ら[1-50, 1-51]は，SUS304を 400℃，約 30MPa の水素

ガス中に 170 ～ 200 hr 曝して 30 ppm 程度の多量の水素を吸蔵させると，室温中での伸びが低下

することを示した．さらに，550℃，約 10 MPa の水素ガス中では SUS304 のクリープ強度が Arガス中
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の約 1/3 まで低下するとの報告もある[1-52]．以上の評価に基づくと，SUS304 は bcc-Fe 系材料ほどで

はないが，水素脆化感受性が決して低いとは言えない．しかし，本鋼種はステンレス市場で最も普及し

ている γ鋼であり，入手性および材料コストの両観点から利用価値の高い材料であるため，水素環境用

材料として使用不可と見なされず，如何にしてSUS304を水素環境用部材に使用していくかの検討もな

されている．実際に，SUS304の高圧水素環境中（あるいは模擬環境中）の材料特性，つまりは SUS304

の耐水素脆性も含めた性能を十分に把握した上で，水素による顕著な特性劣化が生じない範囲の環

境においての積極利用が試みられている．例えば，小出ら[1-53]は，上述の NEDO のプロジェクトは，γ

系ステンレス鋼の水素脆性について広範囲に検討しているが，主な対象が FCV用途であったため，そ

の温度範囲は－40℃～85℃という低温から常温域に限られていること，一方，高温域についても，

500℃以上と，いわゆる水素浸食によって脆化が生じる温度域が中心であったことを指摘し，他の水素

利用アプリケーション，圧縮機の出口や分離膜モジュールの温度に相当する，200～300℃域での γ 系

ステンレス鋼の水素脆化感受性についても検討する余地があると考えた．さらに，85℃以上の温度域

では，SUS304の α’の体積率が大きく減少する[1-42]ことにも着目し，同鋼が 200～300℃の高圧水素ガ

ス中において，水素脆化感受性が十分に低いことが実証できれば，上記用途に適用できる可能性があ

ると考え，250℃の高圧水素ガス中での引張試験にて SUS304 を評価した．その結果，250℃の高温域

では SUS304 は SUS316L と同等の軽微な脆化しか示さず，水素ガス導入時の温度を 250℃近傍に維

持できる場合には，圧縮水素ガスを扱う機器や配管の材料として，SUS304 を使用することが可能であ

ると結論付けている．特に現在，水素社会構築の促進において，あらゆる各種水素利用アプリケーショ

ンの製造・建設・維持・管理コストの低減が喫緊の課題となっており，産業的な視点から非常に有益な

実験結果である．同様に，汎用性の高い SUS304 を水素環境でも使用していくため，期待する本来の

パフォーマンスを発揮できる使用条件を明確化することが重要と認識され，2019年度には，NEDOプロ

ジェクトにて水素ステーションでの適用を視野に入れた SUS304 の水素適合性の検討とその実現に向

けた具体的な取組みがスタートしている[1-54]．以上の通り，SUS304 を水素環境用部材として積極利

用していく取組みが実施されているが，これまでステンレス鋼の中でも，耐食性やコスト等々，あらゆる

観点から総合的に優れ，多分野・多用途で最も使用されてきたステンレス鋼の SUS304 も，水素環境用

途となると，限定的になってしまうのが実状である．この事実は同時に，水素環境用材料にとって，加工
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誘起 α’変態が起こりにくいこと，すなわち高い γ相の安定度を有していることが重要であることを物語っ

ている． 

  SUS304に次いで使用量が多い，γ系ステンレス鋼は JIS SUS316および SUS316Lである．JIS規格

成分の中心値で比較すると，SUS304 よりも Cr は低めであるが，γ安定化元素の Ni は高く，さらなる耐

食性付与の観点からMoも添加されている材料である．特にNiが高いため，SUS304よりも加工誘起 α’

変態し難く，水素環境用材料としてより好ましい組成を有しており，汎用性・入手性とも相まって，水素

環境用材料として耐水素性に関する評価や水素脆化に関する研究が精力的に実施されてきた．その

結果，現在の高圧水素を扱う各種アプリケーション向けの γ系ステンレス鋼としては，最も使用量が多い

鋼種となっている．水素ステーションの配管やバルブには，耐水素脆化の観点から特別な仕様の

SUS316（L）が使用される．本用途に対しては，γ 安定度の指標である Ni 当量[1-55]（本論文では Nieq

と記載）が 28.5 以上，引張試験において水素の影響を最も受けやすい絞り値が 75%以上の仕様が付

いている．このような仕様になっている背景[1-56]には，FCV の走行距離をガソリン車と同等にするため

に，車載水素貯蔵容器の最高充填圧力が 35MPa から 70MPa への高圧化が実現し，目標とする短い

充填時間内に水素を急速充填すると，断熱圧縮で車載容器の温度が上昇し，設計温度を超えるという

問題があった．このために，充填前に水素を過冷却し，充填後の温度を設計温度以下にする，プレク

ールが必要となる．従って，水素ステーションでは，常温以下の低温に対しても，耐水素脆化に優れた

材料が求められる．材料の引張特性の中で，水素の影響が最も顕著に表れるのは絞りであり，水素環

境中で得られた絞りが，大気環境中でのそれと同等であれば，耐力，引張強さおよび伸びについても，

水素環境中と大気環境中とで得られる値はほぼ同等になる．そこで，材料の選定基準として，引張試

験結果またはミルシート記載の絞りに，設計圧力と設計温度を満足する試験条件の相対絞り比

（Relative reduction of area：RRA）を乗じ，その値が材料規格の規定値以上とする選定基準が定められ

ている[1-57]．通常の SUS316（L）の JIS 規格における絞りの規定値は 60%以上である．SUS316（L）の

ミルシート記載の絞り実績値は 75%を超えるので，RRAが 0.8以上となれば選定基準を満足する．Fig. 

1-7 [1-58] に示す，－40℃における Ni 当量と RRA の関係より，RRA が 0.8の場合，Ni 当量 28.5 以

上になることで JIS規格の絞りの規定値 60%を満足できる．以上のことから，水素ステーションで使用可

能な SUS316（L）の仕様として，Ni 当量 28.5 以上かつ引張試験の絞り値 75%以上が定められている． 
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SUS316（L）は従来からコストパフォーマンスの高い JIS 規格耐食鋼として多用されていた鋼種であり，

近年の水素環境における評価や，水素脆化に関する研究実績を以て[1-59~1-62]，さらに安全信頼性

を高めたことで，本鋼種は水素社会向けステンレス鋼の代表格となっている．一方で，各種械構造用部

材は適用アプリケーションの多角化，多用化，高機能化に伴って例外無く，さらなる小型・軽量化が望

まれ続けており，こうした水素社会で使用される部材においても，今後の普及・進展・拡大に伴って，同

様のニーズが一層高まる事は必至であろう．そこに SUS316（L）を適用していく上でネックとなるのが，

低い強度レベルである．本鋼種を高強度化する方法としては，結晶粒の微細化や，冷間強加工による

加工硬化がある．しかし，例えば本鋼種にて引張強さを 1000 MPaまで高めようとするならば，サブミクロ

ンオーダーまで微細粒化する必要があると考えられ，そのためには特殊な製法や加工熱処理の適用

が不可欠である．加工硬化による高強度化についても，強加工を付与できる装置の使用が必要となり，

いずれにおいても著しいコスト上昇が避けられず，鋼種の強みである汎用性，入手性を著しく損なうこと

になり，現実的ではない．  

一方，結晶粒微細化や加工硬化を利用せず，熱処理のみで1000 MPaを超える引張強さが得られる

γ鋼に，A286 （JIS SUH660 相当鋼）がある．この鋼種は，多量の Niを含有（約 25 mass%）し，一般の

γ 系ステンレス鋼と比べて高温強度が高く，製造難度も高いため，材料コストが高いことは難点ではある

が，高強度と耐水素脆性を両立した材料として水素社会における適用範囲の拡大が期待されており，

水素環境下での試験が数多く行われている．過去にはアメリカ航空宇宙局（NASA: National 

Aeronautics and Space Administration）が様々な材料について高圧水素ガス環境下で引張試験を行っ

てデータベースを作成している（Table 1-1 [1-10]）．析出強化を施した A286は，69MPa 水素ガス中お

よびヘリウムガス中で引張試験を実施した結果，水素による絞りの低下が無いことから，最も脆化しにく

い“Negligibly”のグループに分類されている．また日本国内でも，SUH660 について，産業技術総合研

究所（AIST: National Institute of Advanced Industrial Science and Technology）が70 MPaの高圧水素ガ

ス中およびアルゴンガス中で引張試験を実施し，それら絞り値から求めた相対絞り（Relative reduction 

of area：RRA）は 1.01 と，NASAの報告と同様に水素環境での延性低下が認められないことを報告して

いる（Table 1-2 [1-11]）．以上のNASAおよびAISTの耐水素性評価において実施された，水素ガス中

引張試験のように，試験中に外部から供給される水素は外部水素と呼ばれ，A286（SUH 660）はこの外
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部水素の影響を受けないとされている．以上の通り，A286 は材料コストを除けば，耐水素高強度鋼とし

て理想的な特性を有していると思われる．しかし A286 は，高圧・高温水素ガス曝露などの水素チャー

ジによって，鋼材内部まで水素が侵入した場合は，水素未チャージのものと比べて，破壊様相が脆性

的に変化し，延性が低下するとの報告が数多くされている[1-13，1-14, 1-63]．このように鋼材の内部に

存在する水素は内部水素と呼ばれる．Hicks と Altstetter [1-63]は A286 に水素チャージを施して低ひ

ずみ速度引張試験を行い，本鋼材の内部水素による脆化挙動を調査している．その結果によると，内

部水素の増加に伴って破面様相が延性的なディンプル破面から脆性的な粒界破面に変化し，絞りの

低下を確認している．また，彼らはこの内部水素によって発現した脆性的な破壊について，前節で言及

したHELP機構[1-26, 1-27]に基づいて説明している．A286以外にも Fe-Ni系の析出強化型合金にお

いて，引張特性及ぼす水素の影響についての研究がなされている．Guoら[1-62] はFe-Ni系析出強化

型合金について，溶体化処理まま材と析出強化処理材を用いて引張試験を実施し，析出強化処理材

は内部水素によって，粒界破壊およびすべり面分離破壊を示し，絞りが低下することを確認している．

なお，Ni 基析出強化型合金 Alloy 718 も，水素によって平面すべりが助長されて破壊形態が変化し，

強度，絞りが低下するという報告がある[1-64, 1-65]．A286やAlloy 718のマトリクスは安定な fcc構造で

あり，これらの結果は，γ鋼において，マトリクスが高い γ安定度を有するだけでは，内部水素による脆化

を回避できないことを示している．水素社会では，高圧水素を扱い，水素保管・供給システム利用時に

は，水素の昇圧や膨張に伴って雰囲気温度が上昇するため，このような環境で使用される材料は，い

わば高温・高圧水素チャージを施されている状況になる．そのため，水素社会で安全に使用できる鋼

材の開発においては，内部水素がその鋼材の機械的性質に及ぼす影響を明らかにしていく必要があ

る． 
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Figure 1-7 Relationship between the relative reduction of area (RRA) and Ni equation [1-52] resulted 

from SSRT (Slow strain rate tensile) test under -40℃[1-55] 
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Table 1-1 Susceptibility of Materials to Embrittlement in hydrogen at 10,000 psi and 72°F [1-10] 
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Table 1-2 The data of hydrogen embrittlement in high pressure hydrogen gas [1-11]. 
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１．３ 本研究の概要と構成 

１．３．１ 本研究の概要 

 水素社会の実現に向けた取組みの活発化，さらにはその先の発展と拡大に伴い，優れた耐水素性を

有しつつ，現行の水素環境用材料よりも高強度かつ安価な材料を求める声が高まると考えられる．こう

した要求に応える材料開発を目指し，ここでは析出硬化型高 Mn-γ 鋼に着目した．耐水素高強度鋼の

開発を狙う上では，材料特性や変形・破壊挙動に及ぼす水素の影響の理解が必要不可欠である．本

研究では，析出硬化型高 Mn-γ 鋼の侵入水素有無での性能と破壊挙動，そして従来知見との比較を

通して，本鋼種の材料特性や変形・破壊挙動に及ぼす水素の影響を究明することを目的とする．具体

的には，鋼材の組成および組織状態を種々変化させた試験片にて，侵入水素有無での引張特性の評

価と破断試験片の観察と解析によって水素環境下における本鋼種が持つ材料特性の本質とそれに及

ぼす水素の影響を捉えていく．また，得られた知見から，水素社会の発展と拡大により貢献できる鋼材

の開発指針を検討する．  
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１．３．２ 本論文の構成 

本論文は６章で構成されている． 

第１章（本章）では，本研究の背景として，水素エネルギー利用社会の実現への期待と，今後の同社

会の発展と拡大に対して鉄鋼材料が抱えている現状の課題について言及した．また，将来ニーズへの

対応を見据えた鋼材開発のベース材料として，析出硬化型高Mn-オーステナイト（γ）鋼を挙げ，その特

徴と，そこから推察できる水素社会適合性について述べた．そして，水素環境用材料の開発において，

必ず向き合うべき水素脆化現象について，これまで提案されてきた金属中の水素脆化メカニズムにつ

いて概観し，既存する幾つかの γ系ステンレス・耐熱鋼の水素環境用途としての適用状況と，各々の課

題について言及した． 

第２章では，析出硬化型高 Mn-γ 鋼について，まず，耐水素性評価の基盤となる通常環境（大気中・

常温・常圧）での機械的性質および金属組織の把握を行った．そして鋼材の耐水素性を比較的簡易に

評価できる陰極水素チャージ法と，低ひずみ速度引張（Slow strain rate tensile：SSRT）試験を組合せた

実験により，JIS 規格ステンレス・耐熱鋼を比較対象として，本鋼種の耐水素性についてのスクリーニン

グ評価を実施した． 

第３章では，前章の方法では評価できなかった，鋼材内部まで水素が侵入した場合，すなわち内部

水素が存在する場合の析出硬化型高 Mn-γ 鋼の耐水素性について，高温・高圧水素チャージ法と

SSRT試験を組み合わせて評価した．評価結果および試験後の破面の観察と解析から，材料固有の破

壊メカニズムと破壊に及ぼす水素の影響を考察し，その考察に基づいて，より耐水素性を向上させる方

策を検討した． 

第４章では，析出硬化型高 Mn-γ 鋼の耐水素性の向上には，前章から，積層欠陥エネルギー

（Stacking fault energy：SFE）の上昇が有効と考えられた．SFE上昇には，成分調整が必要であり，まず

本鋼種の成分系において SFE の増減に寄与する合金元素を見出すため，主要元素である Ni と Mn

が本鋼種のSFEに及ぼす影響を，TEMを用いた拡張転位の観察とその幅の測定により調査した．また，

得られた知見から，SFEの上昇が期待できる新しい析出硬化型高Mn-γ鋼の合金設計を実施した． 

第５章では，前章で検討した高 SFE成分の析出硬化型高Mn-γ鋼を用いて高温・高圧水素チャージ

と SSRT 試験を組み合わせて耐水素性を評価し，高 SFE 化の効果を確認した．その後，これまでの一
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連の調査を通して得られた知見に基づいて，耐水素高強度鋼の今後の開発指針および具体的な方策

について検討し，提案した． 

第６章では，本論文の総括を行った． 
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第２章 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼の基本特性把握と耐水素脆性のスクリーニング評価 

２．１ 緒言 

 本研究では，水素社会の構築と発展に貢献する鋼材の開発を目的として，析出硬化型高 Mn-γ 鋼

（0.45C-8.5Mn-7Ni-10Cr-1.5V（全て mass %））[2-1]に着目しており，１.１.３節にて本鋼種の開発当初の

開発背景（トルクセンサー向け高強度非磁性鋼として開発）と，高強度，常温で安定な γ相組織，Mn積

極利用による省 Ni 化といった鋼種の特徴について簡単に紹介した．こうした特徴のみを捉えれば本鋼

種は，現存する他鋼種に無い特色を合せ持つため，高圧水素を扱い，将来的には材料要求性能の高

度化も予想される水素社会の各種部材用途に，その活用が期待できる．しかし，実際に使用するため

には，その材料特性を水素環境中で評価し，優れた耐水素性を示すことを実証する必要がある．また，

材料の耐水素性は，通常環境（常温・常圧・大気雰囲気）中の本来の機械的性質を，水素に曝された

環境においても損なうことなくどれだけ発揮できるかであるため，材料本来のパフォーマンス，すなわち

水素の影響を受けていない，通常環境での性質は前もって十分に把握しておくことが重要である．そこ

で，本研究過程の第一段階として，水素チャージと引張試験を組み合わせた試験により，本鋼種の基

本性能を把握すると同時に，水素チャージによる材料特性の変化を調査し，他の汎用 γ 鋼や高強度ス

テンレス鋼と比較しながら，耐水素性を評価することを目的としたスクリーニング試験を行うことにした． 

実際の使用環境を考慮して，鋼材の耐水素性を精度良く評価するためには，その環境を模擬した試

験が必要であり，例えば高圧水素ガス中での引張試験あるいは疲労試験の実施[2-2, 2-3]や，高圧水

素ガス中に曝露して，予め試験片中に水素を十分に侵入させてから各種試験に供する[2-4, 2-5]ことが

理想である．しかし，こうした高圧水素ガスを扱う試験は，高圧ガス保安法[2-6]に規定された条件をクリ

アした，安全かつ大規模で特殊な試験設備が必要となるため，未知の鋼材を扱うスクリーニング評価と

しては過剰な方法である．そこで，水素チャージの手法として陰極水素チャージ法[2-7, 2-8]に注目した．

この方法では，比較的コンパクトかつ簡便な実験装置にて水素を鋼中に侵入させることができ，初期の

スクリーニング評価として妥当と考えたためである．本章では，次章以降で議論する，本鋼種の材料特

性に及ぼす水素の影響に関する詳細な調査に先駆けて，本鋼種の基本性質の把握と，現存する他鋼

種との比較を通して水素社会適合性を推し測ることを目的とした，陰極水素チャージ法を用いたスクリ

ーニング試験の結果を示す． 
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２．２ 実験方法 

２．２．１ 供試材と引張試験片 

本研究対象材の析出硬化型高 Mn-γ 鋼は熱力学平衡計算によって，常温・常圧でのマトリクスの安

定相が γ相となるように合金設計されたものであるが，引張試験中の塑性変形，すなわち歪エネルギー

の付与によって加工誘起マルテンサイト（α’）変態が生じる可能性がある．γ 鋼の耐水素性において加

工誘起 α’変態の発現は悪影響を及ぼすため[2-9, 2-10]，本鋼種が開発当初の組成のままで引張変形

中の加工誘起 α’変態を抑制し，十分な耐水素性を有するかは不明である．そこで，加工誘起 α’変態を

回避し，高い耐水素性を確保するために本鋼種にとって必要な γ 安定度を見極めるため，最も一般的

な γ安定化元素である Ni の含有量を変化させた 2 種類の 50kg 鋼塊を真空誘導炉にて溶製した．そ

れらの化学成分と，各鋼塊の平均組成から平山ら[2-11]の式を用いて算出した Ni 等量（Nieq）を Table 

2-1 に示す．この Nieqは実験結果に基づく経験則であり，塑性変形中の γ 安定度，すなわち加工誘起

マルテンサイト変態の難度を表す指標として一般に用いられている．以後，Ni 含有量に因んでそれぞ

れの鋼種を 7Ni，11Ni と呼称する． 11Ni は 7Ni よりも Nieqが高く，γ 安定度がより高い鋼種である．こ

れらを熱間鍛造にて直径 15 mmの棒材としたものを出発材とした．この出発材を，1180℃-30 min保持

後水冷により溶体化処理したものを以後，As-ST と呼称する．次いで，VC析出にて時効硬化させるとと

もに，その最大硬度（強度）となる時効熱処理温度を抽出するため，650℃，750℃，800℃で各 2 hr 等

温保持後空冷の時効処理を施した．7Niおよび11Niの耐水素性の評価については他の汎用 γ鋼や高

強度 α’鋼と比較するため，5種の JIS規格鋼を比較材（以下，比較鋼）として選定した．比較鋼の成分を

Table 2-2，各鋼種の熱処理状態および引張強さをTable 2-3にそれぞれ示す．後述の引張試験に供す

る試験片については，出発材の 15mm 丸棒に溶体化処理と時効処理を施した後，機械加工にて Fig. 

2-1に示す JIS14A号に準ずる平行部直径 6mm，標点間距離 30mmの引張試験片に加工した．なお，

引張試験片はいずれも，各熱処理後の棒材から，棒材の中心軸と試験片の中心軸が一致するように

採取した． 
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Table 2-1  Chemical compositions and Nieq of the two high-Mn steels (mass %). Nieq, as an index of 

austenite phase stability, is shown together which was calculated via an equation derived in the literature: 

*Nieq=12.6[C]+0.35[Si]+1.05[Mn]+[Ni]+0.65[Cr]+0.98[Mo][2-11]. 

 

 

 

Table 2-2 Chemical compositions and Nieq of commercial stainless steels (mass %) for comparative 

assessment. Nieq, as an index of austenite phase stability, is shown together which was calculated via an 

equation derived in the literature: Nieq=12.6[C]+0.35[Si]+1.05[Mn]+[Ni]+0.65[Cr]+0.98[Mo][2-11]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material C Si Mn Ni Cr Mo V *Nieq

7Ni 0.45 0.24 8.5 7.1 10.1 0.12 1.53 28.5

11Ni 0.46 0.26 8.5 11.1 10.1 0.11 1.53 32.5

Material C Si Mn Ni Cr Mo V Others *Nieq

SUS304 0.07 0.34 1.1 8.0 18.1 0.22 Tr ― 22.2

SUS316L 0.02 0.43 1.3 12.1 16.3 2.07 0.04 ― 26.5

SUH660 0.05 0.21 0.4 24.4 13.7 1.12 0.34 Al=0.175, Ti=0.226, B=0.003 35.6

SUS403 0.13 0.42 0.7 0.1 11.4 0.07 Tr ― 10.1

SUS630 0.05 0.23 0.9 4.0 15.4 0.18 0.04 Nb=0.27 15.8
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Table 2-3 Heat treatment conditions and tensile strength : TS (MPa) of commercial stainless steels. 

 

 

 

Figure 2-1  Shape and dimensions of the specimens for tensile test according to JIS 14A. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material Heat treatment condition TS (MPa)

SUS304 ST at 1050℃ 796

SUS316L ST at 1050℃ 614

SUH660 ST at 900℃ and AG at 720℃ 1089

SUS403 Q at 980℃ and T at 180℃ 1412

SUS630 ST at 1040℃ and AG at 620℃ 1001

60

40

15 15

φ12φ 6

R20
M12 (P=1.75)

GL = 30
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２．２．２ 時効硬さ測定 

 7Niおよび 11Niの As-ST材と 650から 800℃までの各時効熱処理材の硬さは，ロックウェル硬さ測定

機にて，ロックウェル Cスケール，あるいは Bスケールにて測定した．測定位置は，直径 15 mmの棒材

断面の中周部(棒材直径の 1/4に相当する位置)であり，5点測定後の平均値を対象材の硬さとした．両

鋼種の時効処理の中で，最高硬さを示す熱処理条件をピーク時効とし，以降，PA と呼称する． 

 

２．２．３ ミクロ組織観察 

 7Ni および 11Ni の棒材長手方向に平行な断面を切断，研磨し，シュウ酸電解による腐食を行った後，

中心部のミクロ組織を光学顕微鏡にて観察した．また， 7Ni および 11Ni の各時効熱処理後の VC の

析出状態を確認するため，電解研磨にて薄膜試料を作製し，透過型電子顕微鏡 (TEM, 

Hitachi-HF-2000)にて時効処理により析出した炭化物の観察および同定を行った．析出物の分散状態

については TEM明視野像(各対象材で観測面積は≧70,000 nm
2
)より画像解析ｿﾌﾄWINROOF 5を用

いて粒子数と粒子径（円相当径）を測定した． 

 

２．２．４ 陰極水素チャージ 

各対象材の引張試験片をアセトンで超音波洗浄した後，定電流法による陰極電解チャージを実施し

た．本方法による水素侵入挙動の模式図を Fig. 2-2に示す．なお，電気化学反応を用いた陰極水素チ

ャージにおいて，表面水素濃度を一意的に決められる定電位法でなく，定電流法を採用した．その理

由は，pH が低い溶液でチャージ中の pH の変動が少なく，最大水素量到達後も一定水素量で推移さ

せることができるためである[2-12]．pH 2 の H2SO4 水溶液に触媒毒(チオシアン酸アンモニウム：

NH4SCN)を 0.5 g/l添加したものを水素チャージ用溶液とし，引張試験を浸漬して，液温度 30℃，電流

密度 68 A/m
2，保持時間 24 hrの条件で浸漬し，水素チャージを行った． 
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Figure 2-2 Schematic of cathodic hydrogen charging for the tensile test specimen. 
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２．２．５ 低ひずみ速度引張試験 

水素の拡散係数が小さい γ 鋼では，ひずみ速度が小さいほど引張特性への水素の影響が顕著とな

ることが知られている[2-13]．そこで本研究では，7Ni，11Ni 両鋼種の As-ST 状態と PA 状態，そして各

比較鋼の引張試験片の陰極水素チャージ材および未チャージ材のいずれに対しても，低ひずみ速度

引張（Slow strain-rate tensile: SSRT）試験を行った．未チャージ材から各鋼種の常温・常圧下での引張

特性を採取し，更にそれぞれの水素チャージ材の引張特性と比較することで，耐水素性を評価した．

すべての試験において，試験環境は室温・大気中とし，引張試験のクロスヘッドスピードは 0.0167 

mm/sec （初期ひずみ速度 0.56×10
-3

/sec）とした．なお，破断伸びについては，伸び計の取り付け部より

破断する可能性を考え，伸び計の代わりに試験片平行部に塗料を塗布することで標点を導入し，試験

前後での標点間距離を測定することで破断伸びを決定した．この値から試験機の変位量を試験片の

伸びに換算することで応力ひずみ曲線を作成した． 

 

２．２．６ 破断試験片の観察 

 延性および破壊挙動に及ぼす水素の影響有無を確認するため，水素チャージ材，未チャージ材の

SSRT 試験後の破断試験片について，破面，破断部近傍の試験片表面を実体顕微鏡にて観察した．

また，同試験片にて SSRT 試験の引張方向に平行な断面を切断，研磨し，試験片の表面近傍断面を

光学顕微鏡にて観察した． 

 

２．２．７ 冷間加工と透磁率測定による γ安定度の調査 

常温・常圧下において γ 鋼は非磁性，つまり常磁性体であるが，塑性変形によるひずみエネルギー

が付与されると，γ 安定度が十分に高くない鋼材では，強磁性体である加工誘起 α’が発生する場合が

あり，その鋼材は磁性を帯びるようになる．このことに基づき，7Ni，11Ni両鋼種の As-ST材と PA材の γ

安定度について，冷間圧縮加工を付与して試験片内部の透磁率を測定してそれぞれの透磁率の低さ，

すなわち加工誘起 α’変態のし難さを調査した．15 mm 棒材に各熱処理を施し，直径 14 mm，高さ 21 

mmの円柱状試験片を機械加工にて作製した．この円柱状試験片を用いて，冷間据え込み加工にて 5

から 30%までの圧縮加工を施し，それぞれ円柱軸方向に対して平行な断面にて，中心と中心から円柱



- 38 - 

 

径方向に 5mm離れた位置の透磁率を測定して両鋼種の熱処理後の γ安定度を評価した．なお，各圧

縮加工量と断面の中心および中心から円柱径方向に 5mm 離れた位置の相当ひずみ量は，下記の条

件にて実施した CAE解析により，Fig. 2-3にその一例を示す通り，圧縮塑性加工に伴う試験片内部の

相当ひずみ量をシミュレートして求めた値を用いた．その計算結果を Table 2-3に示す．透磁率の測定

には µ メーター（愛知製鋼㈱ 製）[2-14]を用いた． 

 

・CAE解析条件 

- 解析ソフト：DEFPRM 3D
TM

 

- 解析モデル：直径 14 mm, 高さ 21 mmの円柱材，1/4断面 30°モデル 

- 摩擦せん断係数：m = 1.0 

※実試験の拘束圧板を使用した圧下を模擬するため工具と被加工材は固着状態と想定した． 

- 工具圧下速度：21 mm/s 

- 温度：20℃一定 

- 要素数：約 32,000 (四面体ﾒｯｼｭ) 

 

 

Figure 2-3 CAE analysis result of distribution of equivalent strain in the specimen after compression test 

in 30 %. 
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Table 2-3 Estimated equivalent strain at center and at 5 mm from the center of specimen of 7Ni and 

11Ni after compression test in 0 ~ 30%. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Compression

 rate

(%)

Center

of specimen

5mm from the center

of specimen

0 0.00 0.00

5 0.09 0.08

10 0.19 0.15

15 0.29 0.23

20 0.41 0.31

25 0.54 0.40

30 0.70 0.50

Equivalent strain
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２．３ 実験結果 

２．３．１ 熱処理後の硬さ 

 Fig. 2-4に 7Niおよび 11Niの横軸を時効処理温度とした時効硬さ曲線を示す．両鋼種の時効硬さ曲

線は重なり，時効硬さ自体と時効硬化挙動はほぼ同等と見なせることから，鋼種成分の差，すなわち，

Ni量の差は硬さに影響を及ぼさなかったと言える． 

両鋼種共にAs-ST状態では91HRB（11HRCに相当する）であり，時効熱処理によって顕著な硬化が

生じ，750℃の時効で約 40HRC の最高硬さが得られた．また，650℃と 800℃時効材の硬さはいずれも

約 34HRC でほぼ同等であるが，最高硬さを示す 750℃時効，すなわちピーク時効（以降，PA

（Peak-Aging）と示す）を境に，両鋼種にとってそれぞれ亜時効，過時効の状態となり，前者と後者では

VC 粒子の析出状態（粒子径および分散密度）が異なっていることが示唆される．以後，硬さがほぼ同

等となった 650℃ ， 800℃の時効状態をここで得られた時効硬さ曲線に基づいて UA

（Under-peak-Aging），OA（Over-Aging）と呼称する． 
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Figure 2-4 Age hardening curves of 7Ni and 11Ni. 
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２．３．２ 光学顕微鏡によるミクロ組織観察 

 Fig. 2-5に，光学顕微鏡による 7Niおよび 11Niのミクロ組織観察写真を示す．平均結晶粒径はいず

れも 50 µm程度であり，鋼種，熱処理条件による光学顕微鏡組織への影響は認められなかった． 

 

 

Figure 2-5 Optical microscope images of the initial microstructures of (a) ~ (d) 7Ni and (e) ~ (h) 11Ni 

under (a)(e) As-ST, (b)(f) UA, (c)(g) PA and (d)(h) OA conditions. The horizontal direction indicates 

longitudinal direction of each material bar. 

 

 

(a) 7Ni-As-ST (e) 11Ni-As-ST

(b) 7Ni-UA (f) 11Ni-UA

(c) 7Ni-PA (g) 11Ni-PA

(d) 7Ni-OA (h) 11Ni-OA
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２．３．３ 時効析出物の観察と分散状態 

Fig. 2-6に，各時効処理後における 7Niおよび 11Niの TEM観察写真を示す．7Niおよび 11Ni とも

に，UA材において析出粒子は認められなかった．ただし，Fig. 2-4に示した時効曲線の通り，As-ST よ

りも硬さは上昇していることから，UA 材では VC 粒子となる前段階の極めて微細な VC クラスターが形

成されており，これが硬さ上昇に寄与したものと推察する．一方，PA 材と OA 材ではナノオーダーの粒

子が多数認められた．電子線回折により，これらの粒子は格子定数 0.42 nmの面心立方構造であること

が確認された．C 欠陥を含む VC は格子定数 0.41～0.42 nm の B1 構造であることが報告されており

[2-15]，ここで観察された析出物も VCであると同定される． 

Fig. 2-7 に，TEM 観察により確認した VC の粒子径分布および平均粒子径：𝑑̅を示す．7Ni および

11Niともに，PA材よりもOA材において粒子サイズの大きなVCが多く分散していた．また，7Niと 11Ni

を比較すると，11Niの方が PA材，OA材ともに粒子径が大きい方に分布は偏っている．さらに，平均粒

子径においても，7Niの PA材と OA材でそれぞれ約 9 nm と約 10 nm，11 Niの PA材と OA材でそれ

ぞれ約 9 nm と約 13 nmであり，PAおよび OA状態における VC粒子は，7Ni よりも 11Niの方が僅か

に大きくなる傾向にあった．  
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Figure 2-6 TEM images of the initial microstructures of (a) ~ (c) 7Ni and (d) ~ (f) 11Ni under (a)(d) UA, 

(b)(e) PA and (c)(f) OA conditions. 
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Figure 2-7  Distributions of VC particle size in (a) 7Ni and (b) 11Ni under PA and OA conditions. 
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２．３．４ 低ひずみ速度引張試験 

Fig. 2-8 と Fig. 2-9に SSRTにて得られた，7Niおよび 11Ni両鋼種の As-ST材と最大硬度を示した

PA 材，それら陰極水素チャージ有無での公称応力-公称ひずみ曲線を示す．また，各引張特性値を

Table 2-4にまとめた．まず両鋼種の水素未チャージの場合の引張特性は As-ST，PAのいずれの状態

においても強度(0.2%耐力および引張強さ)・延性(伸びおよび絞り)とも両鋼種でほぼ同等となっており，

硬さと同じく，Ni 含有量の差による引張特性の違いは認められなかった．なお，PA 材の引張強さは双

方 1200MPaを超えており，これは SUH660時効処理材(冷間加工等を付与せず，純粋に固溶化処理と

時効処理のみ)で得られる最高強度，約 1100MPa[2-16，2-17，2-18]よりも 1割ほど高い強度である． 

次に，水素チャージ材の場合，強度に関しては，両鋼種，両熱処理状態，いずれにおいても水素未

チャージ材との差は認められなかった．一方，延性においては，As-ST 材では強度と同じく水素チャー

ジ有無の差は認められなかったが，7Ni-PA 材においては，水素チャージしたものでのみ明らかな延性

低下が認められた．ここで，耐水素性を評価する指標としてよく用いられている[2-16，2-17]，相対絞り

比（RRA=水素チャージ材の絞り値/未チャージ材の絞り値）によって，両鋼種の PA 材を比較すると，

7Ni-PA材のRRAは約 0.8となり，陰極水素チャージにて侵入した水素によって絞り値が 20%ほど低下

したことが分かる．一方，11Ni-PA 材の RRA は約 1.0 であり，水素チャージによる特性の変化は認めら

れなかった． 
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Figure 2-8 Nominal stress-nominal strain curves of non-charged (black curves) and hydrogen-charged 

(red curves) 7Ni under (a) As-ST and (b) OA conditions. 
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Figure 2-9 Nominal stress-nominal strain curves of non-charged (black curves) and hydrogen-charged 

(red curves) 11Ni under (a) As-ST and (b) OA conditions. 
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Table 2-4 Values of tensile properties of non-charged and hydrogen-charged 7Ni-As-ST, 7Ni-PA, 

11Ni-As-ST, and 11Ni-PA.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Non-charged Hydrogen-charged

Material

0.2%

Proof

stress

(MPa)

Tensile

strength

(MPa)

Elongation

(%)

Reduction

of area

(%)

0.2%

Proof

stress

(MPa)

Tensile

strength

(MPa)

Elongation

(%)

Reduction

of area

(%)
RRA

7Ni-As-ST 409 865 68 62 406 860 64 61 0.98

7Ni-PA 998 1233 19 34 1009 1251 15 28 0.83

11Ni-As-ST 387 817 63 64 395 817 62 59 0.92

11Ni-PA 1012 1217 18 36 984 1206 18 38 1.06
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２．３．５ 低ひずみ速度引張試験後の破断試験片の観察 

 水素チャージによって延性低下が認められた 7Ni-PA材の，SSRT破断試験片の破面，試験片表面，

および表面近傍断面の観察結果を Fig. 2-10に示す．また，比較として水素チャージ有無での SSRT試

験の特性値に差が認められなかった 11Ni-PA材についても同様に観察した結果を Fig. 2-11 に示す．

いずれも，試料中心から放射円状に形成した垂直破断面と，試料表面近傍で円周上に形成したせん

断破断面から成る，カップアンドコーン型破壊によって生じた破面を呈しており，水素チャージの有無

によって明瞭な差は認められなかった．しかし，破断部近傍の試験片表面および断面の観察によると，

水素チャージ材において，試料表面から内部へと進展したき裂が散見され，水素チャージ有無での差

が認められた．また，これらのき裂は，11Ni-PA 材よりも 7Ni-PA 材の方が試料中心に向かって深くなっ

ていた．破断時の変形量（伸び，絞り）は後者の方が小さいことも考慮すると，7Ni-PA は 11Ni-PA よりも

水素の影響を受け易く，早期に（低ひずみ側で）き裂が発生・進展したものと考える．カップアンドコーン

型破壊に至る過程では，一般に試料中心から表面へと破壊が進行するが，水素チャージ材は，上記の

通り，表面起点のき裂が発生して，破壊が試料内部と表面の双方から進行したため，水素未チャージ

材よりも早期に破断に至ったと考えられる．なお，水素チャージした 11Ni-PA 材の破断試料も，表面に

き裂が発生していたが，7Ni-PA材よりも発生および進展が遅く，材料のマクロな特性値である伸びや絞

りには，その影響が表われなかったものと考える． 
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Figure 2-10 Stereomicroscope and optical microscope images of (a) ~ (d) non-charged and (e) ~ (h) 

hydrogen-charged 7Ni-PA specimens after SSRT test. (a)(e) over-view of fracture surface, (b)(f) surface 

of the specimen near edge, (c)(g) cross section of the specimen near surface, (d)(h) magnification of (c) 

and (g), respectively. The perpendicular direction is same as the tensile direction in (c), (g), (d), and (h). 
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Figure 2-11 Stereomicroscope and optical microscope images of (a) ~ (d) non-charged and (e) ~ (h) 

hydrogen-charged 11Ni-PA specimens after SSRT test. (a)(e) over-view of fracture surface, (b)(f) surface 

of the specimen near edge, (c)(g) cross section of the specimen near surface, (d)(h) magnification of (c) 

and (g), respectively. The perpendicular direction is same as the tensile direction in (c), (g), (d), and (h). 
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２．３．６ 冷間加工と透磁率測定による γ安定度の調査 

冷間圧縮試験と試験片内部の透磁率測定にて得た，7Ni，11Ni 両鋼種の As-ST 材および PA 材の

相当ひずみと透磁率の関係を Fig. 2-12示す．7Ni-As-ST材，11Ni-As-ST材，11Ni-PA材は加工無し，

すなわち相当ひずみ 0 から，相当ひずみ約 0.7 まで透磁率にほとんど変化は認められず，この間に加

工誘起マルテンサイト変態はほとんど生じていなかったものと考えられる．一方，7Ni-PA 材は相当ひず

みの増大に伴って透磁率が顕著に上昇しており，相当ひずみ 0.08 の時点でも透磁率は上昇していた

（Fig. 2-12 (b)）．この透磁率の上昇は加工誘起α’の生成量に対応しており，SSRTでの 7Ni-PAの破断

伸びは15%=0.15（Table 2-4）であったため，7Ni-PA材は破断に至るまでに，試験片の一部にα’変態が

生じていたものと考えられる． 
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Figure 2-12 Magnetic permeabilities of 7Ni-As-ST, 7Ni-PA, 11Ni-As-ST, and 11Ni-PA as a function of 

equivalent strain. (a) total range, and (b) range from 0 to 0.3 in the equivalent strain. 
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２．４ 考察 

２．４．１ 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼の時効熱処理組織と機械的性質におよぼす Niの影響 

本章では，Niを 7mass%含有した析出硬化型高Mn-γ鋼をベース鋼（7Ni）とし，耐水素性を推し測る

スクリーニング試験という観点から，Ni量を 11 mass %へ増大し，γ安定度を高めたもの（11Ni）も同様に

評価した．光学顕微鏡で観察したミクロ組織においては，Fig. 2-5に示した通り，As-ST後と時効熱処理

後のどちらの状態でも，Ni増量の影響は認められなかった．しかし，Fig. 2-6で示した TEM観察，およ

び Fig. 2-7で示した VC粒子の分布状態によると，PA材と OA材においては，7Niよりも 11Niの方が，

分散粒子分布および平均粒子径ともに粗大側にあり，時効熱処理中の粒子の成長が速いことを示唆し

た．この結果については，両鋼種の差異である Ni 含有量が関与していたものと考える．γ 系ステンレス

鋼の調査において，マトリクスに固溶している Ni量の増大が，炭化物の析出を促進することが確認され

ている[2-19, 2-20]．Fe基材料へのNi添加はマトリクス中の C固溶限を低下させるため，炭化物生成の

駆動力と成長速度を増大させた結果，7Niよりも 11Niの方が，同条件の時効熱処理でも析出粒子径が

大きくなる傾向にあったものと考える． 

析出硬化量は析出物の分散状態に依存するが，熱処理条件を統一した場合，水素の影響を受けて

いない，常温・常圧・大気中の硬さおよび引張試験から得られた各種材料特性値において，7Niと 11Ni

との間に顕著な差は認められなかった．以上のことから，7 mass% から11 mass %へのNi増量は，両鋼

種の通常環境における機械的性質にはほとんど影響を及ぼさずに，マトリクスの γ安定度を高めたと言

える． 
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２．４．２ 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼の γ安定性におよぼす時効熱処理と Niの影響 

7Ni-PA 材は，陰極水素チャージ法と SSRT を組み合わせた評価結果において，水素によって顕著

な延性低下を示しており，Fig. 2-12 に示した相当ひずみと透磁率の関係からも，As-ST 状態や

11Ni-PA材よりも γ安定度が低かったことが伺える．7Niおよび 11Niは時効熱処理によってVCが析出

するため，析出物生成に C と V が消費され，これらのマトリクス中の濃度は低下する．特に C は，平山

の式[2-11]の係数で示される通り，強力な γ安定化元素であり，時効熱処理を施すことは，マトリクスの γ

安定度を著しく低下させることになる．実際の 7Niおよび 11NiのPA状態でのマトリクス組成を明かにす

れば，平山の式にて数値化し，両鋼種のAs-ST状態や，汎用 γ系ステンレス鋼，SUS 304や SUS316L

などと比較することで，その γ 安定度がどの程度であるかが分かる．しかし，EDX では肝心のマトリクス

中の C を精度良く定量することができず，上述の方法で γ 安定度を見積ることは難しい．そこで，本研

究にて実施した 750℃で 2 時間保持する PA の熱処理により，7Ni と 11Ni はともに熱力学的平衡状態

に達すると仮定して，熱力学平衡計算ソフト，Thermo-Calc
®を用いて時効熱処理後のマトリクス中の合

金組成を推定した．得られたマトリクス組成と，平山の式を用いた Nieqを Table 2-6に示す．7Ni と 11Ni

の両鋼種，時効熱処理によって，VC と Cr を主な金属元素とする M23C6（M は Metal：金属元素の意）

系炭化物の析出に C と Cr が消費され，γ マトリクス中に固溶している C は 0.02~0.03 mass%，Cr は

7.7~7.8 mass%程度になると予測された．このことを踏まえて算出した，7Ni-PA 材と 11Ni-PA 材の Nieq

は As-ST材から大きく低下し，Table 2-2にも示した比較鋼の Nieq比べると，7Ni-PA材は SUS304 と同

等，11Ni-PA材は SUS316L と同等の値になった（Table 2-6にも併載）．SUS304 と SUS316Lの冷間加

工率増大に伴う透磁率および加工誘起 α’変態量の変化については森ら[2-21]，岩崎ら[2-22]，そして

杉本ら[2-23]など，複数の報告が有り，いずれにおいても，室温下での引張試験にて，SUS304 はひず

みの増大に伴って透磁率，あるいは加工誘起 α’量が上昇し，SUS316L ではほとんど変化がないことが

確認されている．本研究における 7Ni-PA材および 11Ni-PA材のマトリクスの Nieqの見積り（Table 2-6）

に基づいて相当ひずみと透磁率の関係（Fig. 2-12）を見ると，上記の SUS304 と SUS316L の報告

[2-21~2-23]で確認された挙動とよく一致する．このことから，Table 2-6 に示した 7Ni-PA 材および

11Ni-PA 材のマトリクスの Nieqはいずれも妥当な値が見積もられており，両鋼種は時効処理によって γ

安定度が低下するが，11Ni は Ni 添加量が多い分，SUS316L のように室温下における加工誘起 α’変
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態が抑制できていたと考えられる． 

 

 

 

 

 

Table 2-6 Chemical compositions and Nieq [2-11] of 7Ni, 11Ni, SUS304, and SUS316L under solution 

treatment condition, and estimated chemical compositions and Nieq of 7Ni-PA and 11Ni-PA by 

thermodynamic equilibrium calculation (Thermo-calc
®

) . 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material Condition C Si Mn Ni Cr Mo V *Nieq

7Ni As-ST 0.45 0.24 8.5 7.1 10.1 0.12 1.53 28.5

PA 0.03 0.24 8.8 7.4 7.8 0.12 0.27 22.3

11Ni As-ST 0.46 0.26 8.5 11.1 10.1 0.11 1.53 32.5

PA 0.02 0.26 8.8 11.7 7.7 0.11 0.28 26.4

SUS304 ST 0.07 0.34 1.1 8.02 18.1 0.22 Tr 22.2

SUS316L ST 0.02 0.43 1.3 12.1 16.3 2.07 0.04 26.5
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２．４．３ 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼の耐水素脆性評価 

引張強さが 1200MPaを超える 7Ni-PA材と 11Ni-PA材について，陰極水素チャージと引張試験にて

認められた耐水素性を，同じ方法で試験した他鋼種と比較して評価する．ここでも耐水素性の指標とし

て RRA を用いた．各鋼材の RRA を Fig. 2-13に示す．まず 7Ni-PA材は，Nieqが高く γ相が安定なス

テンレス・耐熱鋼である SUS316Lや SUH660と比べると，RRAが低く，水素の影響を受け易かったと言

える．一方，準安定 γ 系ステンレスの SUS304 と比べれば，7Ni-PA 材の方が強度レベルは高いにも関

わらず，高い RRAを示した．更に通常環境での引張強さが 1000 MPaを超える（Table 2-3）ような α’を

マトリクスに持つステンレス鋼，SUS403および SUS630 と比べた場合は，RRA は大幅に高く，マトリクス

が持つ元来の耐水素性の差が明らかに表れている．そして，Ni 増量によって γ 安定度を高めた

11Ni-PA 材は更に耐水素性が向上し，SUS316L および SUH660 と比較しても RRA に遜色は無く，両

鋼種よりも強度は高い．これら鋼種の強度と耐水素性（RRA）を軸とした特性マップ上の位置付け（図面

右上のものほど，強度・耐水素性両立の観点から優れている）を Fig. 2-14 に示す．強度と耐水素性の

両立という観点おいて 7Ni-PA 材および 11Ni-PA 材は高位に位置する．本章にて実施した，陰極水素

チャージと引張試験を組み合わせた耐水素性のスクリーニング評価により，7Ni および 11Ni は時効熱

処理を施すことで，従来に無い水準の耐水素性と強度を兼ね備えていることが分かり，かつ，高価な Ni

添加量を抑制していることから，水素社会向け部材適用への期待値は高まった．しかし，このスクリーニ

ング評価結果のみで，7Ni および 11Ni の耐水素性は判断できない．水素を侵入させる方法や侵入環

境によって，鋼材中に存在する水素の量や，侵入深さが変化し，自ずと機械的特性に及ぼす水素の影

響が変わってくるためである．そのことは，汎用鋼の SUS304，SUS316L および SUH660 について，陰

極水素チャージ後に SSRTを行って導出した本調査の RRA と，過去に評価された[2-24, 2-25]高圧水

素ガス中，室温下で SSRT を実施した場合の RRA と比較すれば分かる．Nieq が高い SUS316L や

SUH660はいずれの場合もRRAはおよそ 1.0であり，双方で評価結果は変わらない．しかし，Nieqが 22

程度である SUS304 は，例えば小出ら[2-24]は 75 MPa の高圧水素ガス中で引張試験を行った結果，

RRA は 0.3 程度であったと報告している．また産業技術総合研究所（AIST: National Institute of 

Advanced Industrial Science and Technology）が実施した 45~105 MPaの水素ガス環境での結果による

と，SUS304（L）の RRA は 0.4 程度となっており[2-25]，両報告と比較して，本調査の方が高い RRA を
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示したことから，本調査の方が，材料の延性に及ぼす水素の影響が表出し難かったといえる．この理由

としては，小出らや，AIST の評価方法のように，変形から破断するまで，鋼材に常に高圧下で水素が

供給される場合と異なり，30℃と室温に近い環境で陰極水素チャージを実施した本調査では，γ 鋼中

の水素の拡散係数が小さく，試料内部の深い位置まで水素が侵入していなかったことが挙げられる．

浅沼ら[2-26，2-27]は，7Niおよび 11Niについて，鋼中の水素拡散係数を求め，Fig. 2-15に示す通り，

一般的な γ系ステンレス鋼（300-series, SUS304や SUS316など）と同等であることを確認している．さら

に，その拡散係数に基づいた計算によると，Fig 2-16 に示す通り，上記環境下の陰極水素チャージに

よって侵入する水素は，直径 6 mm の引張試験片の平行部のごく表層にしか侵入してないことが分か

った．本章にて行った陰極水素チャージと SSRT試験の条件下において，7Niおよび 11Niの両 PA材

は，汎用（JIS 規格）ステンレス・耐熱鋼と比較した場合，強度と耐水素性のバランスが高位にある鋼種

である（Fig. 2-12）ことがわかった．しかし，上述のとおり，水素拡散係数の小さなγ鋼にとって本試験で

は，鋼材のごく表層に侵入した水素への耐性しか評価できていない．実際に使用される高圧水素環境

を想定，模擬した，7Ni および 11Ni の耐水素性については，より詳細な調査を通して評価する必要が

有り，次章以降にて調査，議論していく． 

また，本調査を通して，開発当初は Ni 含有量を 7 mass%としていた析出硬化型高 Mn-γ 鋼は 11 

mass% に Ni添加量を増大させることで，通常環境の硬さや引張特性に悪影響を与えず，耐水素性の

向上に寄与することが分かった．これは，すでに前節にて述べた通り，Ni増量が γ安定度を上昇させ，

引張変形中の加工誘起 α’変態を抑制したことに起因すると考えられる．SUS304のように塑性変形中に

加工誘起マルテンサイト変態を起こす場合，水素脆化感受性が高くなることが報告されている[2-28, 

2-29]．これは，水素を多量に含んだ fcc相が水素固溶度の小さい bcc相へと瞬時に変態することによっ

て一時的に水素が過飽和になる[2-29]ことや，bcc 相における水素の拡散係数が fcc 相よりも大きいた

め，水素の移動・集積が容易であることが理由とされている[2-3，2-30]．7Ni-PA 材においても，引張変

形中に一部α’変態して水素脆化感受性が高まり，試料表面に侵入していた水素によって 11Ni-PA 材

より早期に表面き裂が発生・進展した結果，延性（伸び，絞り）が低下したと考える． 
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Figure 2-13 Relative reduction of areas of 7Ni-PA, 11Ni-PA and commercial stainless steels. The values 

of tensile strength (TS) of hydrogen-charged specimen are indicated on the top of each column. 
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Figure 2-14 Property map ; relative reduction of area as a function of tensile strength of 

hydrogen-charged specimen for 7Ni-PA, 11Ni-PA, and commercial stainless steels. 
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Figure 2-15 Arrhenius plots of diffusivities of 7Ni, 11Ni, and 300-series of austenitic stainless steel (e.g. 

Type 304 and Type 316) [2-26]. 

 

 

Figure 2-16 Estimated hydrogen content, CH as a function of depth from surface of 7Ni and 11Ni after 

cathodic hydrogen charging under 30 ℃ in atmosphere pressure for 24 hr [2-27]. 

 

 



- 63 - 

 

２．５ 結言 

 本章では，析出硬化型高 Mn-γ 鋼について，その基本特性の評価と共に，水素社会適合性を推し測

るスクリーニング評価として陰極水素チャージ法と SSRT を組み合わせた特性調査を行った．その結論

を以下に述べる． 

 

(1) 析出硬化型高Mn-γ鋼は 7Niおよび 11Ni ともに 1180℃で 30min保持後水冷の固溶化処理の後，

750℃にて 2hr保持後水冷の時効処理を施すことで，約 9 nmの微細なVCが γマトリクス内に無数

に分散し，40HRC 以上の硬さ，1200 MPa の引張強さが得られる．この強度は析出硬化型 γ 鋼の

SUH660の時効硬化材よりも 10%程度高い値である． 

 

(2) 7Ni，11Ni両方のAs-ST材，そして 11Ni-PA材では，圧縮加工後の透磁率測定結果から，相当ひず

み 0.70まで加工誘起 α’変態は生じないものと考えられた．一方，7Ni-PA材では，顕著な透磁率の

上昇が認められ，加工誘起α’変態の発現が生じていた．これは，時効処理によって7Niは，マトリク

ス中のγ安定化元素であるCとCrが炭化物の析出に消費され，マトリクスの γ安定度が大きく低下，

他（7Ni，11Ni両方の As-ST材，および 11Ni-PA材）よりも加工誘起 α’変態が生じ易い状態になっ

たためと考えられる． 

 

(3) 陰極水素チャージ法を用いた，7Niおよび11Niの耐水素性のスクリーニング試験の結果，水素によ

る延性低下が 7Ni-PA 材は認められたが，11Ni-PA 材では認められなかった．7Ni-PA 材では引張

変形中に加工誘起 α’変態が生じ，水素脆化感受性が高まったことで，こうした延性低下が生じたと

考えられる． 

 

(4) 7Ni-PA材と 11Ni-PA材を，他の JIS規格ステンレス鋼と，同条件の水素チャージと SSRT試験によ

って評価・比較すると，両鋼種は，強度と耐水素性がともに高位に位置するものであることがわかっ

た．特に 11Ni-PA 材は，本試験で水素脆化を示さなかった鋼種の中で，最も強度レベルが高いも

のであった． 
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第３章 析出硬化型高 Mn オーステナイト鋼の水素脆化挙動に及ぼす Ni 含有量および時効熱処理の

影響 

３．１ 緒言 

水素社会の進展に伴う材料の要求特性の高度化を見据えて，本研究では過去に非磁性高硬度鋼

として開発された析出硬化型高Mn-γ鋼（組成は mass %で，0.45C-8.5Mn-10Cr-7Ni-1.5V）をその適用

候補材として挙げている．この鋼種について前章では，代表的な γ 安定化元素である Ni を増量した

11Ni 材も調査対象とし，陰極水素チャージ法と低ひずみ引張試験を組み合わせた両鋼種の耐水素性

のスクリーニング評価を実施した．その結果，各種水素環境で現在使用されている γ鋼や，高強度の α’

系ステンレス鋼と同じ試験条件で比較した結果，強度と耐水素性の両立，さらに合金コストの高騰抑止

という観点から，7Ni と 11Ni はともに有望な材料であることが分かった．特に 11Ni は，陰極水素チャー

ジ有無で引張特性値に顕著な変化は認められず，優れた耐水素性と高強度を両立していた．ただし，

以上のことは，あくまで耐水素性が全く不明であった析出硬化型高 Mn-γ 鋼を，汎用鋼種と比較して性

能を推し測ったスクリーニング評価の結果である．実施した陰極水素チャージは，大気圧下，30℃で 24 

hr 保持という環境下で実施しており，フェライト鋼や α’鋼と比べて大幅に水素拡散係数が小さな γ 鋼

[3-1，3-2]にとっては，マイルドな水素侵入・拡散環境下である．浅沼ら[3-3，3-4]の報告の通り，上記環

境下の陰極水素チャージによって侵入する水素は，直径 6 mmの引張試験片の平行部のごく表層にし

か侵入してない．従って，第２章の段階ではまだ，7Ni および 11Ni について，鋼材のごく表層に侵入し

た水素への耐性しか評価できていなかった． 

一方，耐水素性と高強度を両立した JIS規格鋼にSUH660（A286合金と同等）があり，本鋼種は析出

硬化熱処理にて 1000 MPaを超える引張強さを示す γ鋼で，Ni含有量が約 25 mass %と多いため高価

ではあるが，試験中に侵入する水素，（外部水素）による引張特性の低下はほとんど皆無であることが

実証されている[3-5，3-6]．ただし，外部水素に対して優れた耐水素性を示す反面，高圧水素ガス曝露

にて予め試験片内に水素をチャージし，内部まで水素を充填した状態で引張試験を実施した場合に

は，有意な延性低下を示すことが報告されている[3-7，3-8]．よって，実際に高圧水素環境中で高強度

γ 鋼を安全に利用するためには，外部水素のみならず，内部水素が材料特性に及ぼす影響も把握す

る必要がある． 
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以上のことから，本章では，前章に引き続き 7Ni と 11Ni を対象材とし，高温・高圧水素ガス曝露法に

よる水素チャージにて鋼材内部まで水素を侵入させた後に，低ひずみ速度引張試験を行って，両鋼種

の材料特性に及ぼす内部水素の影響を調査する．また，7Niと11Niは時効処理にてVCを微細分散さ

せることで高強度を実現させているが，この VC粒子が，耐水素性にとっても有利に働く可能性がある．

VC を含む析出物は侵入した水素のトラップサイトとして作用し，水素による材料特性への悪影響を抑

制する効果が認められている[3-9~3-11]ためである．そこで本章ではさらに，時効熱処理によって VC

の析出状態を変化させた 7Niと 11Niについて水素侵入に伴う引張特性と破壊挙動の変化の調査を通

して，Ni 含有量と時効熱処理に伴う組織状態の変化が耐水素性に及ぼす影響と，内部水素による水

素脆化メカニズムを検討する． 
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３．２ 実験方法 

３．２．１ 供試材および試験片 

前章と同じく，Ni 含有量のみが異なる 7Ni と 11Ni の 50kg 鋼塊を真空誘導炉にて溶製した．それら

の化学成分と，各鋼塊の平均組成から平山ら[3-12]の式を用いて算出した Ni 等量：Nieq を Table 3-1

に示す．11Niは 7NiよりもNieqが高く，γ安定度がより高い．これらを直径 15 mmに熱間鍛造して棒材

としたものを出発材とした．熱間鍛造後，1180℃-30 min保持後水冷により溶体化処理したものをAs-ST

と呼称する．次いで，VC 析出にて時効硬化させるとともに，その析出状態を変化させるため，650℃，

750℃，800℃で各 2 hr等温保持後空冷の時効処理を施した．以後，650℃，750℃，800℃時効後の材

料をそれぞれ UA，PA，OA と呼称する．各供試材の時効硬さ曲線は，前章の Fig. 2-4 に示した通りで

ある．いずれもロックウェル硬さであり，測定位置は，断面内中周部（棒材直径の 1/4 に相当する位置）

とした．ここでは改めて，各熱処理履歴に対する硬さ測定値をまとめてTable 3-2に示す．いずれの供試

材も，750℃時効で最大（ピーク）硬さを示す．650℃と 800℃時効材の硬さはほぼ同等であるが，それ

ぞれ亜時効，過時効状態となるため，VC 粒子の析出状態は異なっていることに注意されたい．熱処理

履歴が同じ場合，鋼種成分，つまり Ni含有量の差は硬さに対して有意な影響を及ぼさなかった． 
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Table 3-1 Chemical compositions and Nieq of the two high-Mn steels (mass %). Nieq, as an index of 

austenite phase stability, is shown together which was calculated via an equation derived in the literature: 

Nieq=12.6[C]+0.35[Si]+1.05[Mn]+[Ni]+0.65[Cr]+0.98[Mo][3-12]. 

 

 

 

Table 3-2 Heat treatment conditions, Rockwell hardness and acronym of the samples subjected to 

different heat treatments. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material C Si Mn Ni Cr Mo V *Nieq

7Ni 0.45 0.24 8.5 7.1 10.1 0.12 1.53 28.5

11Ni 0.46 0.26 8.5 11.1 10.1 0.11 1.53 32.5

Rockwell hardness

7Ni 11Ni

Solution treatment 1180℃ for 30min,

water quenched

650℃ for 2hr,

air cooled

750℃ for 2hr,

air cooled

800℃ for 2hr,

air cooled

Heat treatment Condition Acronym

40HRC 40HRC PA

35HRC 35HRC OA

91HRB 91HRB As-ST

Aging 33HRC 33HRC UA
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Fig. 3-3 (a) に，引張試験片の形状と寸法を示す．試験片平行部表面は，エメリー紙＃2000 および

バフによる軸方向研磨にて鏡面に仕上げた．Fig. 3-3 (b)に，水素量測定用試験片を示す．直径 5 mm，

高さ3 mmの円柱状サンプルを作製した後，表面をエメリー紙＃600で研磨した．なお，これらの引張試

験片および水素量測定用試験片はいずれも，各熱処理後の棒材から，棒材の中心軸と試験片の中心

軸が一致するように採取したものである． 
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Figure 3-3 Shapes and dimensions of the specimens for (a) tensile test and (b) measurement of hydrogen 

concentration. 
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３．２．２ ミクロ組織観察 

 棒材長手方向に平行な断面を切断，研磨し，シュウ酸電解腐食を行った後，中心部のミクロ組織を光

学顕微鏡にて観察した．また，電解研磨にて薄膜試料を作製し，透過型電子顕微鏡（Transmission 

electron microscope：TEM, Hitachi-HF-2000）にて，時効処理により析出した炭化物の観察および同定

を行った． 

 

３．２．３ 高温高圧水素ガス曝露試験 

 引張試験片および水素量測定用試験片を高温・高圧水素ガス中に曝露して，鋼材内部に水素を侵

入させた．いずれの試験片に対しても，曝露条件は圧力 100 MPa，温度 270 ℃，保持時間 200 hr とし

た．さらに，11Ni については，侵入水素量が水素脆化挙動に及ぼす影響を調査するため，圧力 0.7 

MPaおよび 10 MPaにおいても同様の水素チャージを行った．なお，以上の水素チャージ条件におい

て，本研究で用いる全ての試験片には中心部まで水素が飽和し，濃度分布が均一になることを確認済

みである[3-3, 3-4]． 

 

３．２．４ 水素放出プロファイルの測定 

 ガスクロマトグラフィ方式の昇温脱離分析（Thermal desorption analysis：TDA）を用いて，水素チャー

ジした円柱状サンプル（Fig. 3-3(b)）からの水素放出プロファイルを取得した．昇温速度は 100℃/hr，測

定開始温度は室温（25℃付近），最高到達温度は 800℃，分析周期は 5 min とし，侵入水素量および

VCによる水素トラップ効果を調査した． 

 

３．２．５ 低ひずみ速度引張試験 

 γ 鋼を含む鉄鋼材料では，ひずみ速度が小さいほど引張特性への水素の影響が顕著となることが知

られている[3-13]．そこで本研究では，水素チャージおよび未チャージ試験片のいずれに対しても，低

ひずみ速度引張（Slow strain-rate tensile: SSRT）試験を行った．すべての試験において，試験環境は

室温・大気中とし，クロスヘッドスピードは 0.002 mm/s（初期ひずみ速度 0.67×10
-4

/s）とした． 
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３．２．６ 破面観察 

 引張試験後の破面観察には，走査型電子顕微鏡（ Scanning electron microscope : SEM, 

Hitachi-S4800 および SU1510）を用いた．また，破壊形態への水素の影響を定量化するため，破面上

のディンプル破面の面積率を測定した．計測に際しては，まず破面中央部の 300 µm×200 µmの範囲

で撮像した．その後，SEM像内でディンプル破面を呈している箇所と，そうでない平滑な箇所を画像解

析ソフトWinROOFにて二値化し，前者の面積率をディンプル破面率として算出した． 

 

３．２．７ 破断試験片の解析 

SSRT 試験後の 7Ni-PA 材と 11Ni-PA 材に対し，内部き裂（破面の形成には直接寄与せず，試験片

中に残存した微視き裂）の分析を行って破壊メカニズムを検討した．観察にあたっては，破断した水素

未チャージ材および水素チャージ材（チャージ条件：100 MPa，270℃，200 hr）の試験片を長手方向断

面に沿って切断し，エメリー紙，ダイヤモンドペースト，コロイダルシリカを用いて研磨を施した後，電界

放出型 SEM （JEOL，JSM-7001FKM）を用いて内部き裂を観察し，EBSD（Electron Backscettered 

Diffraction）法にてその周囲の結晶方位解析を行った．EBSD 解析における加速電圧は 20 kV，電子

ビームのステップサイズは 50 nm とした． 

また，破断時における変形組織（転位や変形双晶）をより詳細に分析するため，EBSD の解析に用い

た水素チャージ材の試料から，破断部近傍（破面直下 100 µm 以内）にある粒界を含む領域を収束イ

オンビーム加工（FIB）法にて採取し，TEM観察に供した． 
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３．３ 実験結果 

３．３．１ ミクロ組織 

 7Niおよび 11Niの光学顕微鏡によるミクロ組織観察結果は前章の Fig. 2-5に示した．平均結晶粒径

はいずれも 50 µm 程度であり，鋼種，熱処理条件による光学顕微鏡組織への影響は認められなかっ

た． 

時効処理後における 7Niおよび 11Niの TEM観察写真，および TEM観察により確認した VCの粒

子径分布および平均粒子径：𝑑̅については，それぞれ Fig. 2-6 と Fig. 2-7に示した．7Niおよび 11Ni と

もに，UA 材において析出粒子は認められなかった．ただし，As-ST よりも硬さは上昇していることから

（Table 3-2），UA材ではVC粒子となる前段階の微細なVCクラスターが形成されており，これが硬さ上

昇に寄与したものと推察する．一方，PA 材と OA 材ではナノオーダーの析出粒子が多数認められた．

電子線回折により，これらの粒子は格子定数 0.42 nmの面心立方構造であることが確認された．C欠陥

を含む VCは格子定数 0.41～0.42 nmの B1構造であることが報告されており[3-14]，本研究で観察さ

れた析出物も VCであると同定された． 

VC 粒子の分布状態においては，第２章にて言及した通りである．7Ni および 11Ni ともに，PA 材より

も OA材において粒子サイズの大きな VCが多く分散しており，平均粒子径は 7Niの PA材と OA材で

それぞれ約 9 nm と約 10 nm，11 Niの PA材と OA材でそれぞれ約 9 nm と約 13 nmであった．11Ni

において 7Niよりも僅かに粒子径が大きい傾向にあるのは，γマトリクス中のNi濃度の増大がC固溶量

を低下させる[3-15, 3-16]ことにより，VCの成長が促進されたためと考える． 
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３．３．２ 侵入水素量および水素放出プロファイル 

Table 3-3 に，7Ni および 11Ni における水素チャージ後の侵入水素量を示す．水素ガス圧力 100 

MPaにおいて，侵入水素量は 7Niおよび 11Ni ともに熱処理状態に関係なく 90 mass ppm程度となっ

ており，Ni含有量の違いによる差は認められなかった．また，11Niについては水素ガス圧力を 10 MPa

および 0.7 MPa としてチャージした場合の結果も併せて示しているが，ここでも熱処理状態の違いによ

る顕著な差は認められず，侵入水素量はそれぞれ，30 mass ppm と 6 mass ppm 程度であった．水素

ガス環境における材料中への熱平衡（飽和）水素濃度Csは，Sieverts則に従って，固溶度 Sとフガシテ

ィ fを用いて次式（1）で表される． 

𝐶𝑠 = 𝑆√𝑓 …（1） 

また，フガシティ fは次のように表される． 

f = p・exp（pb/RT） …（2） 

ここで，p は水素ガス圧力（MPa），T は絶対温度（K），b＝1.584×10
-5

m
3
/mol，R は気体定数（8.314 J/

（mol・K））である．bには San Marchi らの報告[3-17]にある値を用いた．Fig. 3-3に示す通り，いずれの

材料においても測定した飽和水素量はフガシティ f の平方根に概ね比例しており，飽和水素量は

Sieverts則に準じていることが分かる． 

Fig. 3-4に，7Niおよび 11Niにおける TDA水素放出プロファイルを，熱処理条件ごとに色分けして

示す．いずれのプロファイルにおいても，400℃近傍に水素放出速度の第一ピークが認められる．この

第一ピークは，全ての供試材に共通して存在する γ マトリクス中の格子間サイトや結晶粒界等に分布し

ていた水素によるものであると考えられる．さらに，7Ni および 11Ni ともに PA 材および OA 材では，い

ずれの水素チャージ条件下でも高温側（500～550℃付近）のプロファイルにショルダー，あるいは明確

な第二ピークが認められた．TEM観察では，PA材およびOA材のみでVC粒子が観察された（Fig. 2-6）

ことから，この高温側のピークは主として VC 粒子にトラップされた水素の放出によるものであることを示

唆している．また，ピーク温度が高いほど，水素脱離のための活性化エネルギーが高いと言えるため，

VC と水素との結合エネルギーは，格子間サイトや結晶粒界等のものよりも大きいと考えられる． 
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Table 3-3 Hydrogen content (mass ppm) in 7Ni and 11Ni after hydrogen-charging at 270℃ for 200 hr. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material Acronym Pressure of hydrogen gas exposure

100 MPa 10 MPa 0.7 MPa

7Ni As-ST 97.9 ― ―

UA 95.7 ― ―

PA 96.5 ― ―

OA 83.6 ― ―

11Ni As-ST 93.6 26.4 4.9

UA 82.4 28.1 4.7

PA 91.0 32.0 5.8

OA 73.8 29.3 8.2
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Figure 3-3 Relationship between square root of hydrogen gas fugacity and resultant hydrogen content in 

11Ni under different conditions of VC precipitates. 
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Figure 3-4 Hydrogen desorption spectra from the hydrogen-charged specimens of 7Ni and 11Ni under 

different heat treatment conditions. (a) 7Ni charged at 100 MPa, 270℃, (b) 11Ni charged at 100 MPa, 

270℃, (c) 11Ni charged at 10 MPa, 270℃ and (d) 11Ni charged at 0.7 MPa, 270℃. 
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３．３．３ 応力-ひずみ特性および延性低下挙動 

Fig. 3-5および Fig. 3-6にそれぞれ，7Niおよび 11Niの SSRT試験結果を示す．図中には，破断後

の試験片を用いてTDAにより測定した侵入水素量CH,Rも示している．さらに 11Niについては，水素チ

ャージ時の圧力を 100 MPa，10 MPa，および 0.7 MPa と変化させた場合の結果も併せて示す．また

Table 3-4には，SSRT試験で測定された各材料の引張強さ（Tensile strength：TS）と絞り（Reduction of 

area：RA）に加えて，水素脆化の指標である相対絞り（Relative reduction of area：RRA，水素チャージ

材の絞りを水素未チャージ材の絞りで除した値）をまとめて示す． 

水素未チャージ材の場合，各々の熱処理状態において，鋼種間での強度，破断伸び，絞りにほとん

ど差は認められなかった．PA 材および OA 材における TEM 観察では，7Ni よりも 11Ni の方が僅かに

VC 粒子が大きい傾向にあったが，この違いは引張特性に有意な影響を与えるものではなかった．7Ni

および 11Niの PA材は，双方とも 1200 MPaを超える引張強さを示した． 

Fig. 3-7に，7Niおよび 11NiにおけるRRAと，今出ら[3-7]および田島ら[3-8]が報告した，高温・高圧

水素ガス曝露による水素チャージ後の SUH660（析出硬化状態で引張強さは約 1100 MPa）の RRA を

併せて示す．曝露圧力 100 MPaの場合，7Niおよび 11Niにおいては，いずれの時効状態においても

水素未チャージ状態より絞り値が低下し，RRA は 7Niにおいて約 0.3，11Niにおいて約 0.4 となった．

RRA は 11Ni の方が 7Ni よりも高く，水素による延性の低下は軽度であった．なお，引張強さに関して

は，水素侵入による低下量はいずれも 10%未満であり，顕著な水素の影響は認められなかった．同様

の試験において，SUH660の RRAは CH,R = 37 mass ppmの下で 0.55程度[3-7]，CH,R = 67 mass ppm

の下で 0.52程度[3-8]である．Fig. 3-8に，11Ni と SUH660[3-7, 3-8]における CH,Rと RRAの関係を比

較する．11Niではいずれも内部水素量の増大に伴ってRRAが低下したが，As-ST材のRRAは，時効

材よりも高位に推移した．また，As-ST 材および時効材のいずれも CH,R が小さければ延性低下を比較

的軽度に留めることができるが，UA材や PA材では 0.7 MPaチャージで侵入させた僅か 3 mass ppm

の水素でも延性が低下した．ただし，図中に示す通り，11Ni 時効材における CH,R と RRA の関係は析

出硬化した SUH660 と同程度であり，同量の水素が侵入した場合の水素脆化感受性は両者でほぼ同

等であると言える． 
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Figure 3-5 Nominal stress-nominal strain curves of non-charged (black curves) and hydrogen-charged 

(red curves) 7Ni under (a) As-ST, (b) UA, (c) PA and (d) OA conditions. 
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Figure 3-6 Nominal stress-nominal strain curves of non-charged (black curves) and hydrogen-charged 

(colored curves) 11Ni under (a) As-ST, (b) UA, (c) PA and (d) OA conditions. 
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Table 3-4 Summary of the tensile properties of 7Ni and 11Ni under different heat treatment conditions. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material Acronym
Pressure of hydrogen

gas-exposure

Tensile strength

(MPa)

Reduction of area

(%)
RRA

7Ni As-ST Non-charged 861 64.8 ―

100 MPa 898 50.4 0.78

UA Non-charged 1049 46.1 ―

100 MPa 977 14.0 0.30

PA Non-charged 1253 35.3 ―

100 MPa 1184 8.7 0.25

OA Non-charged 1153 28.9 ―

100 MPa 1039 7.9 0.27

11Ni As-ST Non-charged 795 69.5 ―

100 MPa 837 53.7 0.77

10 MPa 812 62.1 0.89

0.7 MPa 800 68.0 0.98

UA Non-charged 1038 53.0 ―

100 MPa 963 20.6 0.39

10 MPa 1076 28.2 0.53

0.7 MPa 1082 45.6 0.86

PA Non-charged 1225 31.2 ―

100 MPa 1196 12.7 0.41

10 MPa 1209 21.6 0.69

0.7 MPa 1239 25.0 0.80

OA Non-charged 1103 35.6 ―

100 MPa 1107 15.3 0.43

10 MPa 1053 28.1 0.79

0.7 MPa 1086 34.4 0.97
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Figure 3-7 Relative reduction of area (RRA) of (a) 7Ni and 11Ni (hydrogen-charged at 100 MPa, 270˚C) 

as well as (b) age-hardened SUH660 [3-7, 3-8]. 
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Figure 3-8 Relative reduction of area (RRA) of 11Ni and age-hardened SUH660 [3-7, 3-8] as a function 

of internal hydrogen content, CH,R. 
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３．３．４ 破面形態 

Fig. 3-9および Fig. 3-10にそれぞれ，水素チャージ有無における 7Ni と 11Niの破面中央部の SEM

像と，これらの破面像から求めたディンプル破面率を示す．水素未チャージの場合，7Ni および 11Ni

の As-ST 材ではともにほぼ全面がディンプル破面となっていた．一方，時効材では As-ST 材よりもディ

ンプル破面率が減少して平滑な破面が多く認められ，Ni含有量の少ない7Niにおいて，平滑な破面の

出現はより顕著な傾向にあった．100 MPa，270℃において水素チャージを施した場合，As-ST 材でも

平滑破面が認められるようになり，時効材においてはディンプル破面率が水素未チャージの場合よりも

低くなった．すなわち，時効処理で生成した VC クラスターや VC 粒子による材料の高強度化と内部水

素の存在はいずれも，引張破断における平滑破面の形成を促す傾向にあった．平滑な破面は，粒界

破壊，あるいは粒内破壊（へき開破壊や擬へき開破壊）によって表れる．平滑破面上を拡大観察すると，

Fig. 3-11 に示すとおり，へき開，擬へき開破壊の特徴であるリバーパターン等は認められず，これらは

粒界破壊によって生じた破面と考えられる．また，破面上にはサブミクロンオーダーの微小ボイドが無

数に認められた． 

上記の平滑破面の形成要因を明らかにするため，7Ni-PA 材および 11Ni-PA 材の破断試験片の縦

断面を観察したところ，水素チャージ有無いずれの場合においても，破面直下には複数の内部き裂が

認められた．これら内部き裂近傍を SEMにより観察した結果を，Fig. 3-12に示す．いずれも，き裂先端

近くに，粒界に沿ったマイクロボイドの存在が確認された．次に，内部き裂近傍を EBSD にて解析（ステ

ップサイズは 50 nm）した結果を Fig. 3-13に示す．各材料について，結晶方位（Inverse pole figure: IPF）

マップ，変形双晶を可視化するために Σ3 双晶界面を赤色でトレースしたイメージクオリティ（IQ）マップ，

および相分布マップを示している．水素チャージの有無に関わらず，内部き裂は粒界に沿って発生・進

展していることが判明した．以上の SEM 観察と EBSD による解析結果から，内部き裂は粒界上に生成

したマイクロボイドに沿って発生・進展し，その結果，粒界破壊に至ると推定され，破面観察にて認めら

れた微小ボイドを伴う平滑破面は，この過程にて生じた粒界破壊の痕跡であったと考えられる．また，

各々のき裂を挟む結晶粒内にはすべり帯が認められ，11Ni においては粒界へと衝突した明瞭な複数

の変形双晶も認められた．なお，相分布マップに示す通り，加工誘起マルテンサイトの存在はいずれの

場合にも認められなかった． 
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Figure 3-9 SEM micrographs of the fracture surfaces of 7Ni and 11Ni under non-charged and 

hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) conditions. 
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Figure 3-10 Area fractions of dimple fracture surface in (a) 7Ni and (b) 11Ni under non-charged and 

hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) conditions. 
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Figure 3-11 SEM images of the fracture surfaces of (a) ~ (d) 7Ni-PA and (e) ~ (h) 11Ni-PA : (a)(b) 

non-charged 7Ni-PA ; (c)(d) hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) 7Ni-PA ; (e)(f) non-charged 11Ni-PA ; 

(g)(h) hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) 11Ni-PA. 
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Figure 3-12 SEM images around the internal cracks in (a) non-charged 7Ni-PA, (b) hydrogen-charged 

(100 MPa, 270℃) 7Ni-PA, (c) non-charged 11Ni-PA and (d) hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) 

11Ni-PA. The tensile axis corresponds to the vertical direction in each picture. 
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Figure 3-13 EBSD images around the internal cracks in non-charged and hydrogen-charged (100MPa, 

270℃) specimens of 7Ni-PA and 11Ni-PA. The tensile axis corresponds to the vertical direction in each 

picture. 
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３．３．５ 粒界近傍における変形下部組織 

 Fig. 3-9および Fig. 3-12，3-13の結果から，7Ni と 11Niの時効材では水素未チャージの場合でも粒

界破壊が生じており，水素チャージした場合には，その頻度がさらに上昇することが判った．したがって，

本研究に用いた析出強化型高 Mn-γ鋼は時効状態において，内部水素の有無に関係なく粒界破壊を

生じる材料であり，水素はその粒界破壊のプロセスを促進させる役割を担っているものと考えられる．こ

の粒界破壊の支配要因を明らかにするため，まずは 7Ni-PA材と 11Ni-PA材の引張試験前の粒界近傍

をTEMにより観察した．その結果を Fig. 3-14に示す．7Ni-PA材および 11Ni-PA材ともに，結晶粒内の

微細な VC に加え，粒界には 100~200 nm 程度の塊状炭化物が析出していた．TEM 内でのエネルギ

ー散乱 X 線分析（EDX）および電子線回折から，これらは Cr，Fe，および V を主な構成元素とする

M23C6系炭化物であることが判明した．また，Fig. 3-14（b）および（d）に示す通り，結晶粒界近傍を拡大

観察すると，いずれも粒界を跨ぐ片幅 50 nm程度の無析出帯（Precipitation-Free-Zone：PFZ）が認めら

れた． 

次に，水素チャージした 7Ni-PA と 11Ni-PA の破断試験片に対して，破面直下 100 µm 以内に含ま

れる粒界を TEMにより観察した結果を Fig. 3-15に示す．いずれも粒界近傍には高密度の転位が分布

していたが，加工誘起マルテンサイトは認められなかった．ただし，7Ni-PA 材では 11Ni-PA 材と比べて，

図中矢印で指し示す通り，厚さ数 10 nmの薄い変形双晶がより多く認められ，そのうち幾つかは粒界へ

と衝突していた．この結果は，粒界に衝突した複数の変形双晶が，11Ni-PA 材にて明瞭に認められた，

EBSD 観察の結果（Fig. 3-13）とは一見矛盾するが，7Ni-PA 材の TEM 観察で認められた変形双晶は

厚さが 50 nmに満たないものがほとんどであり，ステップサイズ 50 nmの EBSD解析では捕捉できなか

ったものと考えられる．両鋼種で認められた粒界炭化物，PFZ，そして 7Ni-PA 材の粒界近傍で認めら

れた変形双晶は，析出硬化型高 Mn-γ 鋼の粒界破壊発生プロセスと，水素による粒界破壊促進メカニ

ズムに関与しているものと考えられ，それぞれの影響については後述の粒界破壊メカニズムの考察に

て言及する． 
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Figure 3-14 TEM images of the grain boundaries in non-deformed (a)(b) 7Ni-PA and (c)(d) 11Ni-PA: 

(a)(c) low- and (b)(d) high-magnification images. 
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Figure 3-15 TEM images around the grain boundaries in fractured hydrogen-charged (100MPa, 270℃) 

specimens of (a) 7Ni-PA and (b) 11Ni-PA. Red arrows indicate deformation twins. 
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３．４ 考察 

３．４．１ 水素未チャージ材の粒界破壊メカニズム 

析出硬化型高 Mn-γ鋼では，時効硬化と内部水素量の増大に伴って，絞りが低下した（Table 3-4）．

水素未チャージ状態における破壊形態は，引張強度が 800～900 MPaである As-ST材の場合，7Ni，

11Ni ともにディンプルを伴った延性破壊が主であった．一方，引張強さが 1000 MPaを超える時効材で

は，粒界破壊が生じるようになった（Fig. 3-9）．このように，水素チャージを施していない状態であっても，

析出物の粒内微細分散によって高強度化させた際に，粒界破壊が誘起される現象は従来から多くの

析出強化型合金で確認されている．たとえば，大森ら[3-18]は γ系ステンレス鋼中の NbCの析出，そし

て Ogura ら[3-19]は Al-Zn-Mg 合金中の金属間化合物の析出による粒界破壊の発生を報告している．

これらはいずれも，析出物の微細分散によって粒内が強化される一方，析出物が粒界上に析出し，さら

に粒界に沿って軟質な PFZ が形成されたケースである．塑性変形に伴って粒界析出物に転位が堆積

することで，マトリクス／析出物界面に剥離が生じてマイクロボイドが生成され，その後の塑性変形の進

行に伴ってマイクロボイドが拡大・成長することで粒界破壊に至る．また，PFZ内は析出強化された粒内

よりも相対的に強度が低いため，塑性変形の集中サイトとなり，マイクロボイドの生成・成長プロセスを助

長すると考えられている．Fig. 3-14に示した通り，7Ni-PA材および 11Ni-PA材ではいずれも，結晶粒内

に微細な球状 VCが，そして粒界にはM23C6系炭化物の析出と，片幅 50 nm程度の PFZが認められ

た．したがって，本研究対象の析出硬化型 γ 鋼においても，大森ら[3-18]，Ogura ら[3-19]が報告したも

のと類似のメカニズムにて粒界破壊が生じたものと考える．ただし，Fig. 3-14 で観察された本研究対象

材の PFZは，大森ら[3-18]，Oguraら[3-19]が報告している片幅 200 nmを超える PFZよりも狭く，全く同

様に変形初期から塑性変形が優先的に進行するサイトになったとは考え難い．この理由は，粒子径が

100 nm に満たないナノ結晶材料において，結晶粒内での転位の発生と運動が難しいこと[3-20, 3-21]

に基づいている．まず，ナノ結晶材料では，一つの結晶粒子を考えた場合，原子空孔や格子間原子，

そして転位の消滅サイトである結晶粒界が，数原子程度（約 1 nm）の幅をもつため，粒界が占める体積

率は無視できない程大きくなり[3-20]，粒子内において転位が安定的に存在することが難しい[3-21]．

そして，このようなナノ結晶粒子の内部に転位を導入するならば，転位導入の前に，格子面がすべり面

で同時にずれて生じる，同時すべりが必要となる．この同時すべりに要する臨界せん断応力は，転位
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運動を誘起するそれよりも数桁以上大きくなるため，ナノ結晶材料では，粒子内に転位を発生，運動さ

せることが極めて難しい．ナノ結晶材料の変形が，転位によるすべり機構ではなく，粒界すべりが担うよ

うになるのはこのためである．以上のことと同様に，片幅 50 nmという極めて狭い PFZ内において，優先

的な塑性変形，すなわち転位の発生と運動を生じさせることは難しかったものと考えられる．  

したがって，本研究で用いた鋼種の粒界破壊に対しては，転位堆積によるマトリクス／粒界析出物の

剥離が主要な因子であり，PFZは生成した粒界マイクロボイドの成長・拡大を促進する軟質層として，粒

界破壊プロセスの進行を補助する役割を担う程度であったものと推察する．また，Fig. 3-13 と Fig. 3-15

にそれぞれ示した EBSD 解析と TEM 観察の結果によると，7Ni-PA 材および 11Ni-PA 材ともに，塑性

変形の痕跡であるすべり線や変形双晶が粒界へと衝突している様子が認められており，これらも粒界

炭化物の存在と協働して，粒界破壊の核となるマイクロボイド形成に関与したものと考えられる． 

以上のような粒界破壊プロセスは，水素の存在に関係なく，時効硬化した本研究の対象材にて生じ

る破壊様式である．このプロセスに及ぼす水素の影響について議論するに先立ち，水素未チャージ材

が粒界破壊に至るまでの詳細な過程を，Fig. 3-16 (a)~(f)に示す模式図に基づいて説明する．まず，引

張変形の初期段階で，は fcc 格子の最稠密面である｛111｝面上にすべり変形が生じ，粒内の転位源か

ら発生した転位が粒界析出物，あるいは粒界に衝突するまで移動する（Fig. 3-16 (a)）．そして，塑性変

形の進行に伴って堆積転位の数が増加すれば，粒界析出物とマトリクスとの界面あるいは粒界上に応

力集中が生じる（Fig. 3-16 (b)）．転位が粒界析出物に衝突して堆積した場合には，析出物／マトリクス

界面の剥離が生じ，マイクロボイドが発生する（Fig. 3-16 (c)）[3-18, 3-19]．一方，直接粒界へと衝突し

た転位も，隣接結晶粒へ通り抜けることができずに堆積し，この場合は隣接粒への転位の射出を促す．

こうした粒界における転位の衝突と射出が，粒界内の原子配列の不規則性を高め，粒界には原子レベ

ルの空孔性欠陥（フリーボリューム）が生じる．このような転位の衝突と射出が近接する複数のすべり面

上において繰返されることで空孔性欠陥の密度が増大し，次第に成長・合体してマイクロボイドが形成

されると推察する．この一連の粒界マクロボイド形成プロセスについては，Wan [3-22]らが分子動力学

シミュレーションを用い，鉄中の転位と粒界の相互作用を解析してその妥当性を実証している．さらなる

塑性変形の進行により，上記で形成されたボイドの成長・拡大が促進される（Fig. 3-16 (d)）．これに加え，

多くの γ鋼では変形の中期から後期になると，転位に加えて変形双晶が塑性変形を担うようになる[3-23, 
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3-24]．変形双晶と粒界との衝突部には大きな応力集中が生じ[3-25]，これが前駆段階で形成されたマ

イクロボイドを連結させることで粒界破壊に至る（Fig. 3-16 (e)~(f)）．以上のマイクロボイドの形成と連結

という過程を経た粒界破壊のため，破面上にはサブミクロンオーダーの微小ボイドが無数に認められた

ものと考えられる（Fig. 3-11）． 
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３．４．２ 水素による粒界破壊促進メカニズム 

前節にて推定した水素未チャージ材の粒界破壊メカニズムに基づくならば，水素による粒界破壊促

進に対しても，同様にして塑性変形が重要な因子になると考えられる．金属材料の塑性変形に及ぼす

水素の影響については多数のモデルが提案されており，その中でも代表的なものの 1 つが，水素が転

位の生成と運動を助長し ，局所的な塑性変形を促進する とい う水素助長局所変形 

（Hydrogen-enhanced localized plasticity ： HELP）機構である[3-26, 3-27]．この機構は，本研究での

SSRT 試験のように遅いひずみ速度の下で，水素が運動する転位に追従して材料中を移動する（転位

による水素の輸送[3-28~3-30]）ことで発現するとされている．さらに，水素が塑性変形の過程で生成し

た空孔を安定化させて，その凝集とクラスター化を助長し，延性破壊の進行を容易にするという水素助

長ひずみ誘起空孔（Hydrogen-enhanced strain-induced vacancies：HESIV）機構も唱えられている[3-30, 

3-31]．本研究の対象材と同じ析出硬化型 γ鋼である SUH660あるいは A286においても，内部水素が

存在する場合に平滑破面が多く認められることが複数報告されており，これらの機構に立脚して，その

メカニズムが考察されている[3-7, 3-8, 3-32~3-35]． 

今出ら[3-7]と Hicks ら[3-32]は，A286 の引張試験で認められた平滑破面は，粒内のすべり面または

焼なまし双晶界面の分離によって形成されたと推定している．本研究で用いた 7Niおよび 11Niは水素

によって平滑破面の発生が促進された点はこれらの報告と一致するものの，主な破壊発生サイトは粒

界であることから，微視的メカニズムの観点で同一であったとは言えない．一方，田島ら[3-8]は平滑破

面の発生箇所についての詳細な特定はしていないが，Hicks らと同じく内部水素によって平滑破面の

面積率が増大することを確認し，その理由として，水素による局所的なすべりの助長，すなわち HELP

機構の発現を挙げている．また，Chen[3-33]らは通常成分の A286 と，Al・Tiを増量して γ’（Ni3（Al, Ti））

相の析出量を増した供試材の水素脆化挙動を比較し，き裂の発生箇所として結晶粒界と双晶界面の

両方を挙げている．しかし，通常成分の A286の場合は粒界破壊しか認められておらず，γ’の析出量を

増加させた場合のみに，双晶界面での破壊が生じるとしている．Takakuwa ら[3-34, 3-35]も，内部水素

によって平滑破面の形成が促進されることを確認しており，き裂発生サイトは主に粒界であると報告して

いる．彼らは，粒界破壊に至るまでの塑性変形過程に対し，HELPおよび HESIV機構に立脚した水素

の振舞いを当てはめ，独自の破壊モデルを提案している．Takakuwa らの粒界破壊モデルには，粒界
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への転位堆積，粒界マイクロボイド形成，変形双晶という，前節で挙げた 3つの重要因子が全て含まれ

ている．7Niおよび 11Niは A286 とは材料組成が大きく異なるものの，いずれも γマトリクスの材料であ

るため，塑性変形開始から粒界破壊に至るまでの挙動は互いに類似していると考えられる．そこで本研

究では，Takakuwaらが提唱したモデルをベースに，析出強化型高Mn-γ鋼の粒界破壊プロセスに及ぼ

す水素の影響について以下のように考察した．Fig. 3-16 (g)~(k)に，その模式図を示す． 

材料中に内部水素が存在する場合，まずは特定の｛111｝面上で転位運動が活性化されて，変形を

担うすべり面の総数が水素未チャージ材の場合よりも減少する．これによってすべりの局在化（HELP

機構）が起こり，すべり面当たりの粒界堆積転位の数が増加する（Fig. 3-16 (g)）．加えて，転位の粒界

堆積に伴い，粒内に分布していた水素は粒界の近傍へと運搬され，偏析する．転位が粒界析出物と衝

突する場合，堆積転位による応力集中にてマトリクスと粒界析出物界面の剥離が生じる．この際に水素

は，マトリクスと析出物界面の結合エネルギーを低下させ，マイクロボイドの発生を早める働きをする．こ

のように，水素が直接的に材料の原子間結合力や界面の結合エネルギーを低下させて破壊を助長す

るという機構は，格子脆化（Hydrogen-enhanced decohesion : HEDE）機構[3-36, 3-37]と呼ばれ，水素の

存在下での破壊促進メカニズムの一つとして知られている（Fig. 3-16 (h)）．一方，直接粒界へと転位が

堆積する場合には，粒界偏析した水素が先述の転位衝突・射出プロセスによって形成された空孔性欠

陥を安定化させてそのクラスター化を助長し（HESIV 機構），内部水素が存在しない状態よりもマイクロ

ボイドの発生が早まる（Fig. 3-16 (i)）[3-22, 3-38]．その後は水素未チャージの場合と同様に，変形双晶

が形成されて粒界に応力集中が生じる[3-25]（Fig. 3-16 (j)）が，水素は双晶変形を促進し，その開始点

を低ひずみ側へ移行させることが知られている[3-39~3-41]ことから，これがマイクロボイドの連結と粒界

破壊をより一層早める要因となり，早期に（低ひずみ側にて）粒界破壊に至ると考えられる（Fig. 3-16 

(k)）．以上のように，析出強化型高 Mn-γ 鋼において，水素は HELP，HEDE および HESIV 機構全て

の発現を通し，同鋼特有の粒界破壊プロセスを促進する因子として働き，延性低下を引き起こしたと考

える． 
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Figure 3-16 Schematics of the inter-granular fracture mechanism during tensile tests of non-charged and 

hydrogen-charged specimens of 7Ni and 11Ni under aged condition. 
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３．４．３ 耐水素性に及ぼす Ni含有量の影響 

本研究で実施した一連の SSRT試験では，Ni増量した 11Niの方が 7Ni よりも耐水素性に優れてい

た．γ 鋼においては，SUS304 のように塑性変形中に加工誘起マルテンサイト変態を起こす場合，水素

脆化感受性が高くなることが報告されている[3-42]．これは，水素を多量に含んだ fcc 相が水素固溶度

の小さい bcc 相へと瞬時に変態することによって一時的に水素が過飽和になる[3-43]ことや，bcc 相に

おける水素の拡散係数が fcc相よりも大きいため，水素の移動・集積が容易であることが理由とされてい

る[3-1, 3-2]．γ相の安定性はNi含有量と強い相関を持つため，7Niの方が 11Niよりも加工誘起マルテ

ンサイト変態が起こり易い．そのため，鋼種間で生じた耐水素性の差も，引張変形中の加工誘起マル

テンサイト変態の有無に起因している可能性がある．しかしながら，Fig. 3-13 で示した通り，破断した水

素チャージ材では両鋼種とも加工誘起マルテンサイト変態は認められなかった．一方，他に確認された

7Ni と 11Niの相違点は，引張変形後における変形双晶の発生挙動である．Fig. 3-13 で示した EBSD

解析結果では，7Ni-PA 材よりも 11Ni-PA 材において，より多くの変形双晶が発生しているように見受け

られた．しかし一方で，Fig. 3-15で示した TEM観察結果では，7Ni-PA材の方が粒界近傍に多数の薄

い変形双晶が形成されていた．この矛盾点については前述の通り，7Ni-PA 材で発生していた変形双

晶が，EBSD で判別するためには薄すぎたためであると考える．一般に，積層欠陥エネルギー

（Stacking fault energy，SFE）が低い材料ほど，完全転位が 2本のショックレー部分転位へと拡張する傾

向が強くなり，らせん転位の交差すべりが困難となって転位運動がプラナー化し易い．また，fcc結晶中

の変形双晶は拡張転位の重なり合いを核として発生する [3-44, 3-45] ことから，双晶発生の傾向もま

た，SFEの低さに律速される [3-38, 3-46, 3-47]．SFEは合金組成に強く依存し，SUS304や SUS316を

ベースとした γ 系ステンレス鋼の調査では，主に Ni が SFE を上昇させることが報告されている

[3-48~3-50]．すなわち，11Ni よりも 7Ni において SFE は低くなると考えられ，プラナーな転位運動と変

形双晶が生じ易かったものと考える．また，SFE が低く（交差すべりを起こしにくく）なるにつれ，転位堆

積によるバックストレス成分の増加，動的回復の抑制，変形双晶によるDynamic Hall-Petch効果等を通

じて，引張試験中の加工硬化率が高くなる[3-46, 3-51~3-53]．Fig. 3-17 に，水素未チャージ状態の

7Ni-PA材と 11Ni-PA材の SSRT試験結果から導出した，真応力-真ひずみ線図と加工硬化率曲線を示

す．7Ni-PA 材の加工硬化率は僅かではあるが 11Ni-PA 材よりも高ひずみ域まで高く推移しており，
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7Ni-PA 材は 11Ni-PA 材よりも SFE が低い材料であることを示唆している．さらに，変形双晶の厚さは

SFEが低いほど薄くなる[3-54]．7Ni-PA材中の変形双晶が EBSDでは判別できず，TEMによる高倍率

観察にて初めて確認できるほど薄かった事実も，7Ni-PA材の方が低 SFEであることを支持している． 

転位プラナリティの上昇は粒界へ堆積した転位の交差すべりを抑制し，変形双晶は前述のように粒

界との衝突部に応力集中を招く[3-25]．これらの現象が生じ易い材料，すなわち SFEが低い材料ほど，

粒界破壊も生じ易くなる．このことは，水素未チャージ材の場合に，7Ni 時効材の方が 11Ni 時効材より

もディンプル破面率が低かったこと（Fig. 3-10）とも整合する．水素チャージ材の場合，7Ni と 11Ni の差

は，ディンプル破面率に加えて RRAに対しても顕著に現れた（Fig. 3-7）．7Niは 11Ni よりも SFEが低

いため，水素によるすべりの局在化とプラナーな転位運動が相まって転位堆積が進行し（Fig. 3-16 (g)），

そこへ変形双晶による応力集中（Fig. 3-16 (j)）が協働して粒界破壊が促進され，平滑破面率の増大と，

それに伴う絞りの低下を招いたと考える． 
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Figure 3-17 True stress-true strain and work-hardening rate curves of non-charged specimens of 7Ni-PA 

and 11Ni-PA. 
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３．４．４ 耐水素性に及ぼす VC析出の影響 

TEM で VC 粒子の析出が確認された PA 材および OA 材では，TDA 測定において，ST 材や UA

材では認められなかった高温側（500～550℃付近）の水素放出ピークが観測された．この高温側で放

出された水素は VC 粒子にトラップされていたものであると考える．また，ピーク温度が高いほど，水素

脱離のための活性化エネルギーが高いと言えるため，VC と水素との結合エネルギーは，格子間サイト

や結晶粒界等のものよりも大きいと考えられる．VC による水素トラップが侵入水素の粒界への集積を

抑制することから，高張力ボルト用鋼などにおいては，VC を耐水素性の改善（遅れ破壊の抑制）に活

用している例がある[3-10, 3-11]．しかし，本研究対象材の 11Niにおいては，強度レベルはほぼ同等で

VC析出状態のみが異なるUA材とOA材とで水素脆化の程度（RRA）に大きな差は無く，また PA材は

圧力 0.7 MPaの水素チャージにて侵入させた 3 mass ppm程度の水素量でも延性が低下した．これら

の結果から，VC析出による水素トラップは，7Niおよび 11Niにおいて耐水素性の改善にはほとんど寄

与しなかったと結論できる．この理由としては，侵入した水素の総量が，VC粒子にてトラップできる水素

量を超えていたことが挙げられる．Fig. 3-4 に示す通り， 格子間サイトまたは結晶粒界からの水素放出

を示す 400℃近傍の水素放出ピークは全ての供試材に共通して認められた．これらの未トラップ状態の

水素が，Fig. 3-16 (g) ~ (k)で示したようなHELP，HESIVおよびHEDE機構を介した粒界破壊を促進し

た結果，VCによる水素脆化抑制効果が表れなかったと考える． 
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３．４．５ 耐水素性改善方法の検討 

7Niから 11Niへと Niを増量した場合に，耐水素性が改善した．これは，Niの増量によってマトリクス

の SFE が上昇し，本章で推定した粒界破壊メカニズムと，水素による破壊促進機構（Fig. 3-16）におい

て，すべりの局在化や，変形双晶の発生が抑えられたためと考えられた．よって，11Ni よりもさらに SFE

を高めることができれば，より耐水素性の高い材料となる可能性がある．SFE を上昇させるためには，添

加合金元素の調整が必要である．しかし，SFE 増減の合金成分依存性に関して知見がほとんどない本

研究の対象材でその効果を検証するには，特に含有量の多いCr, NiおよびMnの量を調整し，各々が

SFEの増減に及ぼす影響を見極めるところから始める必要がある． 

析出硬化型高 Mn-γ鋼の SFE 増減に及ぼす合金元素の影響，そして耐水素性に及ぼす SFE の影

響については，次章以降で調査を行い，議論する． 
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３．５ 結言 

Fe-10Cr-7Ni-8.5Mn および Fe-10Cr-11Ni-8.5Mn 基 VC 析出硬化型高 Mn-γ鋼に着目し，その耐水

素性に及ぼす Ni 含有量ならびに時効熱処理の影響について調査するとともに，引張試験における破

壊メカニズムについて検討した．以下に結論を示す． 

 

（1） Ni含有量を 7 mass % から 11 mass %へと増量することにより，より良好な耐水素性が得られた．こ

れは，Ni 増量によって積層欠陥エネルギー（SFE）が上昇し，プラナーな転位運動および変形双晶の

形成が抑制されたためと考えられる． 

 

（2） VC粒子は γマトリクス中においても水素トラップ効果を示した．ただし，約 3 mass ppmの水素が侵

入した場合でも延性は有意な低下を示し，γ鋼においてVC粒子の水素トラップが延性低下を抑制する

効果は軽微であった． 

 

（3）時効熱処理は，水素未チャージ材における引張破断時の粒界破面率を増大させ，さらに鋼中に水

素が侵入することで水素未チャージ材よりも一層粒界破壊率が増大し，延性は低下した． 

 

（4） 時効熱処理により，粒内の微細な VC 析出とともに，粒界上への M23C6系炭化物の析出と，粒界

に沿う無析出帯（PFZ）が形成する．水素未チャージの時効処理材の場合，引張変形が付与されること

で，マトリクスと粒界析出物界面の剥離，隣接粒への転位射出に伴う空孔性欠陥の生成，そしてこれら

を起源とするマイクロボイドの成長と拡大が進行した結果，粒界破壊に至ったと考えられる．一方，水素

チャージを施した時効処理材の場合では，内部水素がすべりの局在化を助長する（HELP 機構）ととも

に，水素が転位によって粒界へと運搬されて集積し，マトリクスと粒界炭化物の界面剥離と，粒界上に

おけるマイクロボイドの形成も助長（HEDE 機構，HESIV 機構）した結果，粒界破壊の進行が促進され

たものと考える．  
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第４章 高Mnオーステナイト鋼の積層欠陥エネルギーに及ぼす NiおよびMn含有量の影響 

４．１ 緒言 

時効熱処理を施して引張強さを1200 MPaまで高めた析出強化型高Mn-γ鋼，7Ni-PAと11Ni-PAは，通

常環境（大気中，常温，常圧）下の引張変形において，粒界への転位堆積，粒界ボイド生成，変形双晶

の形成とその粒界への衝突による応力集中が起こり，粒界破壊が生じる．鋼中に侵入させた水素は，上

記一連の粒界破壊の過程において，すべりの局在化による粒界への転位堆積，マトリクスと粒界炭化物

界面の剥離，変形双晶の形成，粒界に生成したボイドの安定化を助長して粒界破壊を促進し，通常状態

よりもさらに絞りを低下させると考えられた．このことから，本鋼種に粒界破壊を抑制する手段が適用され

れば，自ずと延性が改善してくるものと考えられる．この手段として，前章で挙げたとおり，積層欠陥エネ

ルギー（SFE）を上昇させることが有効と考えた．SFEが高い材料では転位は拡張することなく，交差すべ

りを行うことが容易になることで，すべりの局在化による転位の堆積や，変形双晶の形成が抑制されると予

想した[4-1~4-4]ためである．実際に，7Niと11Niを比較すると，11Niの方が粒界破壊は抑制されており

（Fig. 3-10），粒界近傍に形成した変形双晶の観察結果（Fig. 3-15）や，引張変形中の加工硬化挙動（Fig. 

3-17）から，この抑制効果は，11Niの方が高いSFEを有していたことに帰着すると考えた．本研究結果の

他にも，例えば，Fe-Mn-C系TWIP鋼において，CuおよびAlを添加することでSFEを向上させたことで，平

面すべりが抑制され，水素脆化感受性が低下するとの報告もある[4-5~4-7]． 

SFEは各種金属材料の組織や合金組成等で決まる物性値であり，γ鋼では過去よりSFEに及ぼす添加

合金元素の影響について種々の研究がされている[4-8~4-10]．また同時に，合金組成と実験結果から，

SFEを見積もる重回帰式が幾つか提案されており[4-8~4-10]，各回帰式の提示者が調査対象とした汎用γ

系ステンレス鋼（SUS304や316等）の同じ成分系であれば，これらの式を適用して，簡便にSFEを見積るこ

とができる．しかし本研究対象鋼の様に，汎用鋼には無い，特異な合金組成の高Mn-γ鋼を扱う場合は，

各合金元素がSFEに与える影響が不明のため，SFEを正確に見積もることは難しい．そして特に，本鋼種

の主要元素であるMnは，SFEの制御として添加量を調整する際に扱いが難しい元素である．まず，Fig. 

4-1 [4-10]に示す通り，Feに添加する量によって，SFEを低下させたり，増加させたりする作用があると考え

られており，さらに過去の研究で提案された各々の回帰式においても，各々を比較すると，MnのSFEへの

影響度を示す係数は，絶対値だけでなく，符号さえも異なっている[4-8，4-9]ためである．よって，高Mn-γ
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鋼のSFE制御を図る場合には，適切な方法でSFEを実測して，添加合金元素の影響を特定する必要があ

ると考えた．そこで本章では，研究対象材料である析出強化型高Mn-γ鋼のSFE上昇手段を見出すため，

精度良くSFEを測定できる方法を検討・選定し，本鋼種の主要元素であるNiとMnを変化させた材料を用

いてSFEを実測し，両元素がSFEに及ぼす影響を調査した結果を示す． 

 

 

Figure 4-1 Stacking fault energy as a function of Mn concentration in Fe Mn alloys [4-10] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



- 113 - 

 

４．２ 実験方法 

４．２．１ 調整元素の検討と供試材 

前章までの対象材，析出硬化型高 Mn-γ鋼の 7Ni および 11Ni は，析出硬化に利用する微細粒子：

VC を生成させるため，C と V を添加していた．本章は，11Ni の時効析出後のマトリクスの SFE を把握

すること，そして鋼材の SFEの増減に及ぼす Ni とMn添加量の影響を確認し，その SFEを上昇させる

術を見出すことに焦点を当てている．VCなどの析出微細粒子は，第２章の Fig. 2-6でも示した通り，結

晶粒内に多量に析出するため，後述する SFE の測定に必要な拡張転位の観察を困難にする．そこで

本章の供試材については，C と V は添加しない材料にて調査を行うとこととした．供試材は，11Ni の組

成から C，V を無添加とした 11Ni-8Mn をベース鋼とし，Ni の影響を調査するため，15 mass%まで Ni

を増量した 15Ni-8Mnと，Mnの影響を調査するため，同じくNiを増量しつつMnを半減した 15Ni-4Mn

の全 3種を供試材とし，1kg鋼塊を製造した．供試材の化学組成を Table 4-1に示す．また，同表中に

は各供試材の成分から，過去の γ鋼の SFEに関する研究にて提案されている二つの SFEの重回帰式，

SFE①[4-8]と SFE②[4-9]を用いて算出した SFE を併載している．SFE①で算出した場合は，SFE が低

い順に 11Ni-8Mn，15Ni-4Mn，15Ni-8Mn となり，SFE②で算出した場合は，どの供試材も値自体が

SFE①の算出結果から半減し，15Ni-8Mnよりも 15Ni-4Mnの方が高くなると見積もられた．以上の通り，

特にMnの効果が定まっていない現状において，本研究対象鋼の高Mn-γ鋼の SFEを，現存する重回

帰式で正確に見積もることは困難である． 

 

Table 4-1 Chemical compositions (mass %), SFE①[4-8], and SFE②[4-9](mJ/m
2
) of the three high Mn 

steels. SFE① and SFE② are calculated via equations derived in the literature : SFE① 
= -53 + 6.2[Ni] + 

0.7[Cr] + 3.2[Mn] + 9.3[Mo], and SFE② = 25.7 + 2[Ni] + 410[C] - 0.9[Cr] - 77[N] - 13[Si] - 1.2[Mn]. 

Material C Si Mn Ni Cr Mo V SFE①[4-8] SFE②[4-9] 

11Ni-8Mn 0.004 0.25 8.1 10.9 10.1 Tr Tr 47.8 26.8 

15Ni-8Mn 0.004 0.26 8.2 15.1 10.0 Tr Tr 73.9 34.9 

15Ni-4Mn 0.003 0.26 4.3 15.2 10.0 Tr Tr 62.0 39.6 
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４．２．１ 積層欠陥エネルギーの測定方法の選定 

SFE を評価した過去の報告から評価方法を確認した結果，近年多く採用されていたのは，電子線や

試料の傾斜によって励起誤差を高くし，コントラストを弱める代わりに転位の像を鮮明にする

Weak-beam（WB）法[4-11]を適用した TEM観察による方法[4-12~4-15]であった．これは材料内に形成

した拡張転位を直接観察し，後述する材料の SFE算出に必要な情報である，拡張転位の幅と，部分転

位の転位線とバーガースベクトルのなす角度を得る手法である．SFEが未知な材料を扱う場合は，直接

的に材料から必要な情報を抽出して算出することが適切と考え，本研究においても，本手法を採用し

て SFEを測定することとした． 

拡張転位はγ鋼などのfcc材料では最稠密面である{111}に発現する．また，SFEと拡張転位の幅：dとの

間には，式(1)に示す通り，反比例の関係が成立する[4-16，4-17]．Fig. 4-2に示す通り，拡張転位は完全

転位が拡張してできる二本の部分転位(不完全転位ともいう)と，それらに挟まれた積層欠陥から構成され

る面欠陥である．これら部分転位同士の斥力と，表面張力の様に，逆に積層欠陥の拡張を抑えようとする

力(これがSFEに該当する)が，ある幅になったときに釣り合う．すなわち，SFEが低いものほど，拡張を抑え

ようとする力が小さくなるため，dは広くなる．式(1)は以上の力学的平衡状態に基づいて導出された式で

ある．Fig. 4-3に示す例[4-15]ように，上述のWB法を適用したTEM観察にて，鋼材中に生成した拡張転

位を鮮明化して撮影し，その幅：dと部分転位線とバーガースベクトル：bが成す角：αを式(1)に代入するこ

とで，その鋼材のSFEを算出できる[4-16, 4-17]．ここで，(1)式中のdとα以外の記号は，それぞれ，G：剛性

率 = 74GPa，a0：格子定数 = 3.51Å，ν：ポアソン比 = 0.3を示す． 

 

S E= 
 |  |

2
(2-ν)

48 (1-ν)
 
1

 
 (1-

2ν cos2α

2-ν
)   ⋯ (1) [4-16, 4-17] 
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Figure 4-2 Schematic of the extended dislocation derived on {111} fcc plane with perfect dislocation and 

partial dislocations, and each Bugers vector, b1, b2, and b3, relatively. 
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Fig. 4-3 Examples of an image of partial dislocations taken by TEM using weak-beam technique [4-15]
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４．２．３ 電子顕微鏡観察試料の調整 

Fig. 4-3にて拡張転位の観察結果の一例を示した通り，拡張転位の撮影はナノオーダーの極めて微

小な領域を観察する事になるため，観察用の試料調整も重要である．今回，拡張転位を観察するため

の試料調整方法は，Lehnhoff ら[4-15, 4-18]の報告を参考にした．全供試材の 1kg鋼塊を熱間加工に

て直径 15 mmにした後，全て 950℃の固溶化処理を施して組織の均質化させた．なお，この時の結晶

粒径は全て約 20μm 程度となっており，鋼種間で差が無いことを確認している．この母材から，機械加

工にて直径 14 mm，高さ 21 mmの円柱状試験片を製造した．こうして製造した円柱状試験片を用いて，

室温にて 5%の圧縮加工を施して各試料内部に塑性変形を付与，すなわち転位を導入した．なお，圧

縮加工率は 5%と，比較的軽度の加工としているのは，強加工を施すと，転位が過剰に増殖し拡張転

位の観察が困難になるためである．次に，圧縮によるせん断歪量がほぼ一様となるように，圧縮軸に対

して 45°傾けた面から厚さ 1 mm の薄板を採取し，これを機械研磨とツインジェット電解研磨にて TEM

観察用の薄膜とした．以上の工程模式図を Fig. 4-4 に示す．また，拡張転位の幅を精度良く測定する

ためには，{111}に近い面を観察することが理想である．{111}と異なる面を観察した場合は，dやαを求

める際に 2 次元投影法等を用いて{111}面上の幅に換算する必要が有り，煩雑かつ，換算によって測

定値の精度が低下するためである．その一方で，観察視野が限られる TEM観察にて，観察中に{111}

を直ぐに選定することは容易ではない．そこで，TEM 観察を行う前に，Fig. 4-5 に一例を示す通り，

TEM 用薄膜のツインジェット研磨で特に薄くなった部分(穴近傍)を EBSD にて解析し，{111}が存在す

る位置を予め確認した．なお，EBSD 解析に用いる試料も，電子線を照射する表面状態が解析精度の

観点から重要になるが，ツインジェット研磨した試料はよく鏡面化されるため，EBSD 解析にも適してい

る試料状態となる． 
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Figure 4-4 Schematic of sample preparation for the observation of extended dislocation by TEM. 
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Figure 4-5 Example of the image detecting to{111} plane on 15Ni-4Mn sample by EBSD analysis. 
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４．２．４ 拡張転位の直接観察 

 前節で述べた方法にて作製した薄膜試料を用い，g / 3gの条件でWB法 TEM観察[4-19~22]を行っ

た．なお，拡張転位は 2 本の部分転位が並んでいるものであるが，TEM 観察においては，この拡張転

位と見た目が酷似する転位双極子(異符号のバーガースベクトルを持つ転位が互いに接近して平行に

存在している状態のもの)と見間違える恐れがある．そこで，これらを判別するポイント[4-11]を以下に説

明する． 

(i) 拡張転位であれば二本の部分転位はどちらか片方のコントラストが強くなるが，転位双極子の場合

はコントラストの差異が明瞭で無い． 

(ii) 回折+g から-g に傾斜を変えた場合に，拡張転位の幅は変わらず，二本の部分転位のコントラスト

が逆転する．一方，転位双極子の場合は，同様に傾斜を変えると，転位間の幅が変化する上に，コ

ントラストの逆転も生じない． 

以上の拡張転位と転位双極子を判別するポイントを順次確認しながら，全試料について TEMによる

拡張転位の観察を行った． 

 

４．２．５ 引張試験 

SFE の差異は，機械的性質において，加工硬化挙動に表れる．第３章においても，7Ni と 11Ni の加

工硬化率曲線を比較すると，僅かに 7Ni の方が塑性不安定になるまでの加工硬化率が高く推移した

（Fig. 3-17）．SFE が低い方が，塑性変形に伴う，転位堆積によるバックストレス成分の増加，動的回復

の抑制，変形双晶によるDynamic Hall-Petch効果等を通じて，SFEが高いものよりも加工硬化率は高く

なるため[4-3, 4-23~4-25]，この加工硬化率曲線の結果は，11Niよりも 7Niの方が低 SFEであることを示

していた．本章でも，実測した SFE の妥当性の検証として，引張試験にて各鋼種の加工硬化挙動を調

査した．各供試材の母材（直径 15 mm 棒材，950℃の固溶化処理済み）から，第２章で作製したものと

同じ，Fig. 2-1 に示す JIS14A 号に準ずる平行部直径 6mm，標点間距離 30mmの引張試験片を機械

加工にて製造した．なお，引張試験片はいずれも，各熱処理後の棒材から，棒材の中心軸と試験片の

中心軸が一致するように採取した．引張試験の試験環境は室温・大気中とし，クロスヘッドスピード

0.0167 mm/sec で実施した． 
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４．３ 実験結果 

４．３．１ 拡張転位の観察と撮影 

 各供試材で観察した拡張転位の例をFig. 4-6に示す．いずれも{111}上に存在する拡張転位を撮影し

ている．各写真の中央には，各供試材内で形成した拡張転位の，両側にある二本の部分転位を示してい

るが，４．２．４節で説明した通り，いずれの拡張転位においても，部分転位のコントラストは，どちらか一方

の方が強くなっているため，いずれも拡張転位であることを示している．また，Fig. 4-7に代表として

11Ni-8Mnの回折＋gと－gの傾斜でそれぞれ観察した場合の拡張転位を比較して示す．部分転位のコン

トラストが逆転しており，これらは転位双極子では無く，二本の部分転位に挟まれた拡張転位を観察でき

ていることを確認した． 
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Figure 4-6 Examples of observed extended dislocations in each sample of (a) 11Ni-8Mn, (b) 15Ni-8Mn, 

and (c) 15Ni-4Mn by TEM with weak beam method. 
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Figure 4-7 Example of the observed extended dislocation in 11Ni-8Mn by TEM, under (a) + g, and (b) –g 

condition. 
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４．３．２． SFE測定結果 

各供試材で観測した拡張転位のTEM像から計測したαとdについて，両測定値の相関をFig. 4-8に示

す．同図上において，例えば，SFEが25 mJ/m
2の材料であれば，式(1)から逆算すると，αとdの相関から図

中の破線にプロットが集中することになる．同様にSFEが65 mJ/m
2の材料の場合は，図中の実線にプロッ

トが集中する．全供試材のプロットは，これら25 mJ/m
2を示す破線と65 mJ/m

2を示す実線の間にあり，い

ずれのSFEも25~65 mJ/m
2の範囲内にあるといえる．なお，Dasの報告[4-25]によると，過去に測定された

様々な組成のγ鋼のSFEは概ね25~75 mJ/m
2の範囲内となっており，今回の測定で得られた高Mn合金の

SFEはいずれもγ鋼として妥当な値であったと考える． 

いずれの材料も25~65 mJ/m
2の範囲内となっているが，各対象材のプロットが集中している箇所が異な

っている．これは鋼種間でSFEに差があることを示唆しており，プロットが分布している位置に基づくと（同

図中においてdが低位で推移するもの程，SFEは高いことを意味する），SFEは11Ni-8Mn，15Ni-8Mn，

15Ni-4Mnの順に高くなる． 

Ni増量およびMn減量がSFEに及ぼす影響を定量的に比較するため，Fig. 4-9の各プロットの座標とな

っているαとdから式(1)を用いて算出したSFEの平均値を求めた．その結果をFig. 4-10に示す．平均値に

よると，SFEは11Ni-8Mn (30.0 mJ/m
2
) < 15Ni-8Mn (42.6 mJ/m

2
) < 15Ni-4Mn (53.0 mJ/m

2
)の順に高くなっ

た．以上のことから，本調査のベース組成とした11Ni-8Mnに対して，Ni増量とMn減量はいずれもSFEを

上昇させることが明らかとなった． 
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Figure 4-9 Dependence of partial dislocation separation on perfect dislocation character angle for 

11Ni-8Mn, 15Ni-8Mn, and 15Ni-4Mn. The dashed line indicates 25 mJ/m
2
 in SFE while the solid line 

indicates 65 mJ/m
2
 in SFE. 
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Figure 4-10 Calculated average SFE from the data plotted on Fig. 4-9 for 11Ni-8Mn, 15Ni-8Mn, and 

15Ni-4Mn. 
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４．３．３． 加工硬化挙動 

TEM観察による拡張転位の観察から求めた各供試材のSFEの比較結果の妥当性を検証するため，加

工硬化率挙動を確認した．Fig. 4-11に各供試材の真応力-真ひずみ曲線と，加工硬化率曲線を示す．い

ずれの供試材も真ひずみの増大に伴って加工硬化率は低下するが，11Ni-8Mn，15Ni-8Mn，15Ni-4Mn

の順に低位で推移している．SFEが高いもの程，塑性変形に伴って生じる，加工硬化に寄与する組織変

化が抑制されて[4-23~4-25]，加工硬化率は低くなるため，この結果は，上記の順でSFEが高くなっている

ことを示しており，前節までに求めた各供試材のSFEの順位と一致する．ここで得られた加工硬化挙動か

らも，ベース鋼である11Ni-8Mnに対して，Ni増量およびMn減量はSFEを増大させていることが示された． 
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Figure 4-11 True stress and work-hardening rate of 11Ni-8Mn, 15Ni-8Mn, and 15Ni-4Mn. 
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４．４ 高Mnオーステナイト鋼の SFEにおよぼす Ni とMnの影響と耐水素性を向上させる合金設計 

本章では，前章までに調査を行った析出硬化型高 Mn-γ 鋼，11Ni（概略組成は mass%で

0.45C-8.5Mn-10Cr-11Ni-1.5V）の時効熱処理後のマトリクスの SFE を上昇させる成分調整を行うため，

同材料の成分をベースとした 11Ni-8Mnを基準とし，NiとMnが SFEに及ぼす影響を調査した．その結

果，Table 4-2に記載した SFE[this study]の通り，Ni増量およびMn減量はいずれも SFEを上昇させる

ものと考えられた．ここで，過去に提案されている SFE の重回帰式，SFE①[4-8]と SFE②[4-9]と，

SFE[this study]を比較すると，SFE①とは絶対値および順位も大きく異なった．一方，SFE②と比較する

と，絶対値は近く，合金間で比較した際の大小の傾向も同様であったが，SFE に Mn が及ぼす影響

（SFEを下げる効果）においては，本研究で用いた合金系の方がより大きかったものと考える． 

本章で用いた供試材の組成と，測定した SFEから，NiおよびMnのそれぞれの増量，あるいは減量

分から直接 SFEの変化量を求めると，1 mass%の増量につき，Niは 3.1 mJ/m
2増大させる効果が，Mn

は 2.4 mJ/m
2減少させる効果があると算出された．したがって，上記析出硬化型高Mn-γ鋼の 11Niに対

しても，同様の Ni の増量と Mn の減量を適用することで，より高い SFE を有する鋼材になると考えられ

る．SFE の上昇は，上記 11Ni の粒界破壊メカニズムにおいて，水素によって助長されるすべりの局在

化や，変形双晶の発生を抑制して，耐水素性の向上に寄与することが期待され，次章にてその検証を

行う． 
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Table 4-2 Chemical compositions (mass %), SFE①[4-8], SFE②[4-9], and SFE [this study] (mJ/m
2
) of 

the three high Mn steels. SFE① and SFE② are calculated via equations derived in the literature : SFE

① = -53 + 6.2[Ni] + 0.7[Cr] + 3.2[Mn] + 9.3[Mo], and SFE② = 25.7 + 2[Ni] + 410[C] - 0.9[Cr] - 

77[N] - 13[Si] - 1.2[Mn]. 

Material C Si Mn Ni Cr Mo V SFE①[4-8] SFE②[4-9] SFE [this study] 

11Ni-8Mn 0.004 0.25 8.1 10.9 10.1 Tr Tr 47.8 26.8 30.0 

15Ni-8Mn 0.004 0.26 8.2 15.1 10.0 Tr Tr 73.9 34.9 42.6 

15Ni-4Mn 0.003 0.26 4.3 15.2 10.0 Tr Tr 62.0 39.6 53.0 
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４．５ 結言 

Fe-Cr-Ni-Mn 合金である析出硬化型高 Mn-γ 鋼の耐水素性向上には，積層欠陥エネルギー

（Stacking fault energy：SFE）を上昇させることが有効と考え，本鋼種の SFEを上昇させる成分調整方法

を見出すため，Fe-Cr-Ni-Mn合金においてNiとMnが SFEに及ぼす影響を調査した．その結果，以下

の知見が得られた． 

 

(1) Fe-10Cr-11Ni-8.5Mn（mass %）とした 11Ni-8Mn材の組成を基準に，Niを 4 mass%増量（15Ni-8Mn

材），さらにそこからMnを 4.3 mass%減量（15Ni-4Mn材）することで，材料内に形成する拡張転位の幅

が狭くなることをTEM観察によって確認した．このことから，双方の成分調整はともにFe-Cr-Ni-Mn合金

の SFEを上昇させ，1Ni-8Mn材，15Ni-8Mn材，15Ni-4Mn材の順に SFEは高くなるものと考えられた． 

 

(2) 引張試験から導出した加工硬化率曲線は，11Ni-8Mn材，15Ni-8Mn材，15Ni-4Mn材の順に低位

で推移し，(1)の TEM観察による SFE導出結果の順位と合致した． 

 

(3) Fe-Cr-Ni-Mn 合金の 11Ni-8Mn 材を基準とした場合の SFE は，1 mass%の添加量の増量につき，

Niは 3.1 mJ/m
2増大させる効果が，Mnは 2.4 mJ/m

2減少させる効果があると考えられた． 
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第５章 析出硬化型高Mnオーステナイト鋼の内部水素脆化におよぼす積層欠陥エネルギーの影響 

５．１ 緒言 

水素社会の進展を見据え，合金コストを抑えつつ，高強度と耐水素脆性を両立した鋼種を開発するこ

とを目的に，析出強化型高Mn-γ鋼，7Niおよび11Niについて，その材料特性と水素脆化挙動について調

査してきた．第３章までに，これら二鋼種は析出硬化のために時効処理を施すと，粒界破壊が多く現れる

ようになり，水素チャージを施して引張試験を行うと粒界破壊が促進され，水素未チャージの状態よりも絞

りが低下することがわかった．そして，7Niと11Niの比較から，11Niの方が粒界破壊と水素チャージ材の絞

り値の低下量は抑制されており，水素による粒界破壊の促進を抑えるためには，鋼材の積層欠陥エネル

ギー（Stacking fault energy：SFE ）を上昇させることが有効であると考えられた．第４章では，

Fe-10Cr-11Ni- 8.5Mn（mass % ）という合金組成の，11Niの時効熱処理後のマトリクス組成に近い材料を

ベースとし，さらにSFEを上げる合金調整を検討した．その結果，SFE上昇のためには，Niの増量とMnの

減量が有効である事を見出した．  

本章では，上記の知見に基づき，11NiからNiとMnの添加量を調整してSFEを上昇させた鋼材を製造し

て，その材料特性と耐水素性について調査し，SFE上昇の効果を検証するとともに，得られた結果につい

ての考察を行う．また，これまでの実験と評価結果を踏まえて，耐水素・高強度・低コストの兼備という観点

から，より優れた特性を有する材料とするための今後の開発指針について検討した． 
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５．２ 実験方法 

５．２．１ 供試材 

本章の供試材の化学成分をTable 5-1に示す．第３章で調査した11Niを機械的性質や耐水素性の評

価におけるベンチマークとし，マトリクスのSFEが高くなるようにNiとMnの添加量を調整した二鋼種を新た

に作製した．これらも，11Ni同様にNi添加量とMn添加量に因んで，15Niと15Ni-4Mnと呼称する．15Niと

15Ni-4Mnは11Niと同等かそれ以上のNieq[5-1]となっている．第４章のSFEに及ぼす合金元素の影響の

調査結果から，それぞれのSFEは，11Ni ＜ 15Ni ＜ 15Ni-4Mnの順に高くなると考えられる．第３章で

説明した11Niと同様に，15Niおよび15Ni-4Mnも50kg鋼塊を真空誘導炉にて溶製した．これらを直径15 

mmに熱間鍛造して棒材としたものを出発材とした． 

 

Table 5-1 Chemical compositions and Nieq of the two high-Mn steels (mass %). Nieq, as an index of 

austenite phase stability, is shown together which was calculated via an equation derived in the literature: 

Nieq=12.6[C]+0.35[Si]+1.05[Mn]+[Ni]+0.65[Cr]+0.98[Mo][5-1]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material C Si Mn Ni Cr Mo V *Nieq

15Ni 0.45 0.25 8.6 15.0 9.9 0.1 1.55 36.4

15Ni-4Mn 0.46 0.26 4.3 15.1 10.0 0.1 1.56 32.1

11Ni 0.46 0.26 8.5 11.1 10.1 0.1 1.53 32.5
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５．２．２ 固溶化熱処理と時効硬さ測定 

各種調査に先立ち，15Niおよび15Ni-4Mnの時効析出状態，それに依存する硬さを11Ni- PA材（硬さ

40HRC）と同等とするため，適正熱処理条件の抽出を行った．まず，前節で述べた熱間鍛造後の出発材

を，11Ni-PAと同様に1180℃-30 min保持後水冷により溶体化処理し，次いで，750℃で2 hr等温保持後

空冷の時効処理を施した．その結果，15Niと15Ni-4Mnはともに11Niとくらべて，1～2ポイントほど硬さが

低くなった．11Niと硬さを揃えるため，溶体化処理による炭化物固溶を促し，その後の時効処理による析

出硬化量を増やす狙いで，溶体化処理温度を1200℃まで上げ，750℃で2 hr等温保持後空冷の時効処

理を施して硬さ測定を行った．結果，15Niおよび15Ni-4Mnともに40HRCとなり，11Ni-PA材と同等の硬さ

となった．以上の結果を整理してTable 5-2に示す．以後，40HRCに調質した15Niおよび15Ni-4Mnをそれ

ぞれ，15Ni-PAおよび15Ni-4Mn-PAと呼称する． 

 

Table 5-2 Rockwell hardness of 15Ni, 15Ni-4Mn, and 11Ni after each heat treatment. 

 

 

５．２．３ 試験片形状 

15Ni-PA材と15Ni-4Mn-PA材について，Fig. 5-1 (a) に示す形状と寸法の引張試験片を機械加工に

て作製した．試験片平行部表面は，エメリー紙＃2000およびバフによる軸方向研磨にて鏡面に仕上げ

た．15Ni-PA材については，Fig. 5-1 (b)に示す水素量測定用試験片を作製し，後述する水素放出プロ

ファイルを測定して VC析出による水素トラップの有無を確認した．直径 5 mm，高さ 3 mmの円柱状サ

ンプルを作製した後，表面をエメリー紙＃600 で研磨した．なお，これらの引張試験片および水素量測

定用試験片はいずれも，各熱処理後の棒材から，棒材の中心軸と試験片の中心軸が一致するように

採取したものである． 

 

15Ni 15Ni-4Mn 11Ni

1180℃ for 30min, 750℃ for 2hr,

water quenched air cooled

1200℃ for 30min, 750℃ for 2hr,

water quenched air cooled
40HRC 40HRC ―

Solution treatment Aging
Rockwell　hardness

39HRC 38HRC 40HRC
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Figure 5-1 Shapes and dimensions of the specimens for (a) tensile test and (b) measurement of hydrogen 

concentration. 

 

 

５．２．４ ミクロ組織観察 

 棒材長手方向に平行な断面を切断，研磨し，シュウ酸電解腐食を行った後，中心部のミクロ組織を光

学顕微鏡にて観察した． 

 

５．２．５ 高温高圧水素ガス曝露試験 

 引張試験片および水素量測定用試験片を高温・高圧水素ガス中に曝露して，鋼材内部に水素を侵

入させた．いずれの試験片に対しても，曝露条件は圧力 100 MPa，温度 270 ℃，保持時間 200 hr とし

た． 

 

５．２．６ 水素放出プロファイルおよび侵入水素量の測定 

 ガスクロマトグラフィ方式の昇温脱離分析（TDA）を用いて，15Ni-PA 材の水素チャージした円柱状サ

ンプル（Fig. 5-1 (b)）からの水素放出プロファイルを取得した．昇温速度は 100℃/hr，測定開始温度は

室温（25℃付近），最高到達温度は 800℃，分析周期は 5 min とし，侵入水素量および VCによる水素

トラップ効果を調査した．また，15Ni-PAおよび 15Ni-4Mn-PAの水素チャージ材については，後述する

低ひずみ速度引張試験後に，試験片平行部を一部切り出し， 同じく，TDA を用いて水素チャージに

よって侵入させた水素量 CH,Rの測定を行った．  
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５．２．７ 低ひずみ速度引張試験 

第３章と同様に，水素チャージおよび未チャージ試験片のいずれに対しても，低ひずみ速度引張

（Slow strain-rate tensile: SSRT）試験を行った．すべての試験において，試験環境は室温・大気中とし，

クロスヘッドスピードは 0.002 mm/s（初期ひずみ速度 0.67×10－
4
/s）とした． 

 

５．２．８ 破面観察 

引張試験後の破面観察には，走査型電子顕微鏡（ Scanning electron microscope : SEM, 

Hitachi-S4800 および SU1510）を用いた．また，破壊形態への水素の影響を定量化するため，破面上

のディンプル破面の面積率を測定した．計測に際しては，まず破面中央部の 300 µm×200 µmの範囲

で撮像した．その後，SEM像内でディンプル破面を呈している箇所と，そうでない平滑な箇所を画像解

析ソフトWinROOFにて二値化し，前者の面積率をディンプル破面率として算出した． 

 

５．２．９ 破断試験片の解析 

 SSRT試験後の 15Ni-PA材と 15Ni-4Mn-PA材に対し，内部き裂（破面の形成には直接寄与せず，

試験片中に残存した微視き裂）の分析を行った．観察にあたっては，破断した水素未チャージ材およ

び水素チャージ材（チャージ条件：100 MPa，270 ℃，200 hr）の試験片を長手方向断面に沿って切断

し，エメリー紙，ダイヤモンドペースト，コロイダルシリカを用いて研磨を施した後，電界放出型 SEM 

（JEOL，JSM-7001FKM）を用いて内部き裂を観察し，EBSD（Electron Backscattered Diffraction）法に

てその周囲の結晶方位解析を行った．EBSD 解析における加速電圧は 20 kV，電子ビームのステップ

サイズは 50 nm とした． 
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５．３ 実験結果 

５．３．１ 時効熱処理後のミクロ組織 

 Fig. 5-2に各材料のPA材の光学顕微鏡によるミクロ組織観察写真を示す．平均結晶粒径は，15Ni-PA

材が約70 µm，15Ni-4Mn-PA材が約50 µmであり，15Ni-PA材は他の2つと比べて若干粗粒となっていた

が，その他には，三鋼種の間で明瞭な差は認められなかった． 

 

 

Figure 5-2 Optical microscope images of the initial microstructures of (a)(d) 15Ni-PA, (b)(e) 15Ni-PA, and 

(c)(f) 11Ni-PA. 

(a) 15Ni-PA (d) 15Ni-PA

(b) 15Ni-4Mn-PA (e) 15Ni-4Mn-PA

(c) 11Ni-PA (f) 11Ni-PA

100 µm

100 µm

100 µm

200 µm

200 µm

200 µm
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５．３．２ 水素放出プロファイル 

Fig. 5-3に 15Ni-PA材の 100 MPa, 270°C, 200 h水素曝露材の水素放出曲線を示す．図中には Fig. 

3-4 に示した 11Ni-PA 材の水素放出曲線を併載しており，これと同様に，15Ni-PA 材も高温側（500°C

付近）に VCにトラップされていたと考えられる水素の放出ピークが認められた． 

 

 

Figure 5-3 Hydrogen desorption spectra from the hydrogen-charged specimens of 15Ni-PA and 11Ni-PA. 

Hydrogen charged at 100 MPa, 270℃. 
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５．３．３ SSRT試験結果 

 Fig. 5-4にそれぞれ，15Ni-PA材，15Ni-4Mn-PA材，および比較として第３章にて実施した11Ni-PA材の

SSRT試験結果を示す．図中には，破断後の試験片を用いてTDAにより測定した侵入水素量CH,R も示し

ている．また，Table 5-3には，SSRT試験で測定された各材料の引張強さ（Tensile strength：TS）と絞り値

（Reduction of area：RA）と全伸び（Elongetion：EL）に加えて，水素脆化の指標である相対絞り（Relative 

reduction of area：RRA，水素チャージ材の絞りを水素未チャージ材の絞りで除した値）をまとめて示す．  

 水素未チャージの場合，15Niおよび15Ni-4MnのPA材は，双方とも1200 MPaを超える引張強さを示し，

11Ni-PA材と同等であった．一方，絞り値においては，15Ni-PA材が他の2鋼種よりも若干低く，全伸びで

は，15Ni-PA材と15Ni-4Mn-PA材はともに，11Ni-PA材よりも低くなった． 

 一方，水素チャージした場合，15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材はともに，11Ni-PA材と同様に水素未

チャージ状態より絞り値が低下し，RRAは15Ni-PA材において0.45，15Ni-4Mn-PA材において0.40となっ

た．同条件で水素チャージした11Ni-PA材のSSRTから求められたRRAは0.41であり，Ni量およびMn量の

調整によるSFE上昇の効果は認められなかった．なお，引張強さに関しては，水素侵入による低下量はい

ずれも10%未満であり，顕著な水素の影響は認められなかった． 
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Figure 5-4 Nominal stress-nominal strain curves of non-charged (black curves) and hydrogen-charged 

(red curves) (a) 15Ni-PA, (b) 15Ni-4Mn-PA, and (c) 11Ni-PA. 
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Table 5-3 Summary of the tensile properties of 15Ni-PA, 15Ni-4Mn-PA, and 11Ni-PA. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material

Pressure of

hydrogen

gas-exposure

Tensile

strength

(MPa)

Reduction

of area

(%)

Elongation

(%) RRA

15Ni-PA Non-charged 1213 26.3 13.6 ―

100 MPa 1191 11.9 7.2 0.45

15Ni-4Mn-PA Non-charged 1232 32.4 15.1 ―

100 MPa 1219 12.8 9.4 0.40

11Ni-PA Non-charged 1225 31.2 23.3 ―

100 MPa 1196 12.7 14.6 0.41
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５．３．４ 破面形態 

Fig. 5-5および Fig. 5-6にそれぞれ，15Ni-PA材と 15Ni-4Mn-PA材の水素未チャージおよび水素チ

ャージ状態の引張試験後の破面中央部の SEM像を示す．また，これらのうち，それぞれの(a)と(c)に示

した視野範囲（200 µm×300 µm）の破面像から求めたディンプル破面率を Fig. 5-7示す． 

15Ni-PA材および 15Ni-4Mn-PA材は水素未チャージの場合，試験片中央付近にはディンプルに加

えて一部粒界破壊を呈しており，さらに，粒界破面上を拡大すると，細かな無数のボイドが認められる．

水素チャージ材でも，同様に粒界破壊が認められる．また，水素チャージ材の粒界破面率は，Fig. 5-7

におけるディンプル破面率の減少に対応しており，水素未チャージ材よりも増大した．なお，水素チャ

ージ材の破面上にも細かな無数のボイドが認められている． 

以上の 15Ni-PA 材および 15Ni-4Mn-PA 材の水素未チャージ／チャージ材で認められた一連の破

面の様相（水素未チャージ状態では一部粒界破壊を呈し，水素チャージによってその粒界破面が増大

し，さらに粒界破面上には無数のボイドが認められる）は，Fig. 3-11にて示した11Ni-PA材のそれと同じ

あり，両鋼種の粒界破壊メカニズムも Fig. 3-16 にて図示したものと同様に破壊が進行したものと考える．

破面形態や粒界破面率に，Ni増量あるいはMn減量によって SFEを増大させたことによる粒界破壊抑

制の効果は認められなかった． 
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Figure 5-5 SEM micrographs of the fracture surfaces of 15Ni-PA under (a)(b) non-charged and (c)(d) 

hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) conditions. 
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Figure 5-6 SEM micrographs of the fracture surfaces of 15Ni-4Mn-PA under (a)(b) non-charged and 

(c)(d) hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) conditions. 
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Figure 5-7 Area fractions of dimple fracture surface in 15Ni-PA and 15Ni-4Mn under non-charged and 

hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) conditions. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

15Ni-PA 15Ni-4Mn-PA

A
re

a
 f

ra
c
ti
o
n
 o

f 
d
im

p
le

 
fr

a
c
tu

re
 

su
rf

a
c
e
 (

%
)

Non-charged

H-charged (100 MPa)



- 148 - 

 

５．３．５ 内部き裂の観察と解析 

15Ni-PA 材および 15Ni-4Mn-PA 材ではともに，時効処理で生成した VC 粒子による材料の高強度

化と内部水素の存在はいずれも，11Ni-PA 材と同様に引張破断における粒界破面の形成を促す傾向

にあり，SSRT の結果と破面観察からは，Ni および Mn 添加量の調整による SFE 増大の効果は認めら

れなかった．以上のことから，粒界破壊に至るメカニズムも 11Ni-PA 材と同様であったことが予想され，

引張変形後の粒界近傍における下部組織も類似すると考えられる．そこで，15Ni-PA 材および

15Ni-4Mn-PA材も 11Ni-PA材と同じく，試験片断面の内部き裂近傍の観察と解析を行った． 

SEMによる内部き裂近傍の観察結果を Fig. 5-8に示す．15Ni-PA材および 15Ni-4Mn-PA材のき裂

先端には，11Ni-PA 材と同様に，水素チャージの有無に関係なく，いずれもマイクロボイドや，それらが

連結してき裂となっている様相が確認された．また，EBSD 解析（ステップサイズ：50 nm）を行った結果

を，11Ni-PA材（Fig. 3-13より）と併せて Fig. 5-9に示す．結晶方位（Inverse pole figure: IPF）マップ，変

形双晶を可視化するために Σ3 双晶界面を赤色でトレースしたイメージクオリティ（IQ）マップ，および相

分布マップを示している．まず，15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材ともに，水素チャージの有無に関わ

らず，内部き裂は粒界に沿って発生・進展している．また，各々のき裂を挟む結晶粒内にはすべり帯が

認められ，両鋼種の水素未チャージ材においては，粒界へと衝突した変形双晶も認められた．以上の

両鋼種の粒界近傍の様相は，11Ni-PA 材でも同様に認められている．しかし，IQ マップに示す通り，

15Ni-PA 材および 15Ni-4Mn-PA 材で認められた変形双晶はいずれも，11Ni-PA 材よりも少なく，厚く

なっていた．SFE が低いものほど変形双晶は形成し易く[5-2~ 5-4]，その厚さは薄くなる[5-5]ことから，

上記の解析結果は，両鋼種の SFEが 11Ni-PA材よりも高いこと示唆している．なお，相分布マップに示

す通り，加工誘起マルテンサイトの存在はいずれの場合にも認められなかった． 

以上の SEM 観察と EBSD による解析結果の通り，内部き裂の観察と解析から得られた粒界近傍の

状態は全て 11Ni-PA材とほとんど同様であり，Ni増量およびMn減量の効果は，変形双晶の形成状況

から SFE が高くなっている様子は認められたが，顕著な相違は認められなかった．本調査結果からも，

15Ni-PA 材および 15Ni-4Mn-PA 材の内部き裂の発生・進展と，粒界破壊に至る一連の過程は，

11Ni-PA材と同様であったと考えられる． 
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Figure 5-8 SEM images around the internal cracks in (a) non-charged 15Ni-PA, (b) hydrogen-charged 

(100 MPa, 270℃) 15Ni-PA, (c) non-charged 15Ni-4Mn-PA and (d) hydrogen-charged (100 MPa, 270℃) 

15Ni-4Mn-PA. The tensile axis corresponds to the vertical direction in each picture. 
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Figure 5-9 EBSD images around the internal cracks in non-charged and hydrogen-charged (100MPa, 

270℃) specimens of 15Ni-PA, 15Ni-4Mn-PA, and 11Ni-PA. The tensile axis corresponds to the vertical 

direction in each picture. 
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５．４ 考察 

５．４．１ 析出硬化型高Mn-γ鋼の機械的性質におよぼすSFEの影響 

 水素未チャージ材と水素チャージ材の全ての調査結果を通して，ベースとなった11Ni-PA材と，

15Ni-PA材および15Ni-4Mn材とで明瞭に認められた機械的性質の差は，全伸びであった．全伸びは，

その材料の引張強さに達するまでの均一伸び（均一変形量）と，引張強さに達した後の局部伸び（局部

変形量）との和である．また，材料の塑性変形において，均一変形から局部変形へと変遷する，すなわち，

くびれが発生する条件は，塑性不安定条件と呼ばれ，下式(1)で表される．ここで，σtは真応力，εtは真ひ

ずみ，そしてdσt /dεtは加工硬化率であり，加工硬化率が真応力を下回ると，塑性不安定となり，くびれが

発生する[5-6，5-7]． 

σt ≥ dσt /dεt …(1) 

Fig. 5-10に水素未チャージ状態の15Ni-PA材，15Ni-4Mn-PA材，および11Ni-PA材のSSRT試験結果か

ら導出した，真応力-真ひずみ線図と加工硬化率曲線を示す．15Ni-PA材と15Ni-4Mn材は真応力，加工

硬化率曲線がほぼ重なっており，これら二鋼種間の加工硬化挙動の差は明確にならなかったが，

11Ni-PAと比較すると，両鋼材は明らかに加工硬化率が低い値で推移し，低ひずみ側（いずれも真ひず

み：εt＝0.12の辺り）で流動応力と同等，すなわち塑性不安定となっている．SFEが低い（交差すべりを起こ

し難い）ものほど，塑性変形の進行に伴う転位の堆積によるバックストレス成分の増加，動的回復の抑制，

そして変形双晶を形成し易くなることによるDynamic Hall-Petch効果等を通じて，引張試験中の加工硬化

率が高くなる[5-3, 5-8~5-10]ため，この結果は，15Ni-PA材と15Ni-4Mn-PA材のSFEが成分調整によって，

11Ni-PA材よりも高くなっていたことを裏付けている．その一方で，両鋼種のSFEが高いことから，11Niより

も交差すべりが生じ易く，変形双晶も形成し難くなったため，上記の塑性変形中の転位運動と変形双晶

の形成によって得られる加工硬化が得られず，低ひずみ側で塑性不安定となって均一変形が終了，局

部変形が開始した結果，全伸びが低くなったものと考えられる．なお，15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材

が塑性不安定となる（加工硬化率と真応力の両曲線のが交わる）真ひずみはいずれも上記のとおり，約

0.12であり，11Ni-PA材のそれは，約0.20である．これらの差分，0.08 = 8%は，Table 5-3に示した，

15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材の約15%の全伸びと，11Ni-PA材の約23%の全伸びの差分と合致する．

従って，15Ni-PA材と15Ni-4Mn-PA材の全伸びが11Ni-PA材よりも小さくなったのは，高SFE化によって低
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ひずみ側で均一伸びが終了したことに起因するものと考えられる． 

 

 

 

 

 

 

Figure 5-10 True stress-true strain and work-hardening rate curves of non-charged specimens of 15Ni-PA, 

15Ni-4Mn-PA, and 11Ni-PA. 
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５．４．２ 耐水素性に及ぼすSFEの影響 

11NiからNi量とMn量を調整してSFEを上昇させた材料15Niと15Ni-4Mnにおいて，水素チャージを施

した場合，絞りは水素未チャージのものよりも低下し，その低下の度合い（RRA）も同条件の試験をした

11Niとほとんど変わらなかった．また，破面観察や内部き裂の解析から，破壊形態やき裂進展過程にお

いて高SFE化の効果は認められなかった．前節で説明した加工硬化挙動の結果（Fig. 5-10）は，両鋼種

のSFEが，11Niのそれよりも高いことを示しており，この高SFE化によって，粒界破壊プロセスの一部であ

る，粒界への転位の堆積や，変形双晶の形成は，11Niよりも緩和，あるいは抑制されていたと考えられる．

しかし，これらの作用によって，RRAを指標とした耐水素性に対して明瞭な改善効果は認められなかった．

以上のことから，水素が粒界破壊を促進する現象において，本章にて実施したNi増量と，Mn減量による

高SFE化による抑制効果は小さかったと結論付けられる．一方，第３章では，7Niから11NiへのNi増量に

よって高SFE化され，耐水素性（RRA）は向上した．これは，粒界破壊に至るまでの一連のプロセスにお

いて，高SFE化が転位のプラナー化と変形双晶形成の抑制に寄与し，水素による粒界破壊の促進効果

を抑えたためと考えられた．15Niおよび15Ni-4Mnのように更にSFEが高くなったことで，転位のプラナー

化と変形双晶形成が一層抑制され，自ずと耐水素性も向上することが予想したが，上記の通り，向上は

認められなかった．以上のことは，11Ni，15Niおよび15Ni-4Mnの粒界破壊プロセスにおいて，高SFE化

が抑制するような転位のプラナー化や変形双晶の形成とは異なる，別の破壊機構が支配的であったこと

を示唆している．高SFE化では抑制できなかった機構の中でまず一つ目に想定されるのは，マトリクスと粒

界炭化物の界面剥離と水素による剥離の促進[5-11~5-15]である．SFEの上昇により，転位運動のプラナ

リティが低下することで，局所的な転位密度の上昇や，転位による水素の運搬作用は抑制され，界面に

生じる応力集中と水素の濃化は緩和すると予想される．しかし，11Niからのさらなる高SFE化では，剥離と

いう現象自体は抑止できなかった上に，マトリクスと粒界炭化物の界面およびその近傍において，11Niよ

り剥離を遅らせるほどの水素濃度の低下が生じなかったため，耐水素性の改善効果が得られなかった可

能性が有ると考える．その他の機構としては，粒界破壊の起点となるマイクロボイドの生成と凝集を水素が

助長する機構[5-16, 5-17]が挙げられる．高SFE化は，ボイドの安定化の抑止には寄与せず，15Niおよび

15Ni-4MnのPA材は11Ni-PA材と同等の耐水素性に留まった可能性が有ると考えられる．以上の，高SFE

化では抑制できなかったと水素による破壊促進機構（マトリクスと粒界炭化物の界面剥離の助長および空
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孔の安定化）を抑える方策を検討することが，析出硬化型高Mn-γ鋼の耐水素性向上に繋がるものと考え

られ，次節にて今後の指針として議論する． 
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５．４．３ 今後の耐水素高強度材料の開発指針と耐水素性向上策の検討 

耐水素・高強度・低コストを兼備した材料開発を目指して，本研究では析出硬化型高Mn-γ鋼の水素脆

化挙動について調査した．本鋼種は当初，Fe基-0.45C-8.5Mn-10Cr-7Ni-1.5V（mass%，本研究では7Niと

呼称）という組成であったが，本研究を通して，上記の鋼材開発目標を満たすという観点から，より最適な

成分を見出した．第２章と第３章にて，オーステナイト安定度とSFEと耐水素性の相関から，7NiよりもNiを4 

mass%増量した11Niの方がより良好な耐水素性を有することが分かった．一方，第５章では，さらにSFEを

上げる事で耐水素性の向上を狙い，さらに4 mass%のNiを増量した15Ni，そこからMnを半減した

15Ni-4Mnを製造して調査を行ったが，耐水素性の向上は認められなかった．また，高SFE化に起因した

加工硬化率の低下により，水素チャージ有無に関係なく，硬さおよび強度は同等の11Ni（-PA材）よりも均

一伸びが低下することが分かり，本成分系において15Niと15Ni-4MnはSFEを過剰に上昇させていたこと

がわかった．従って，11Niより高価なNiをさらに増量しても，メリットは無いと言える．以上のことから，現段

階においては，Fe-0.45C-8.5Mn-10Cr-11Ni-1.5V組成の材料，つまり11Niが耐水素性・高強度・低コストさ

らには延性確保の観点から最良のものであったといえる．そして，本研究の引張試験で生じた破面解析

および破壊メカニズムの考察を通して，析出硬化型高Mn-γ鋼の耐水素性の向上には，粒界破壊の抑制

が重要であることが分かった．粒界破壊を抑えるため，転位運動のプラナリティ低下と変形双晶形成の抑

制という観点から，高SFE化による解決を試みたが，結果は前述の通り，粒界破壊の抑制と有意な耐水素

性の向上は認められなかった．今後の耐水素高強度材料の開発指針としては，11Niの成分系をベース

に，SFEの調整とは別のアプローチで粒界破壊を抑制していくことと考え，以下に検討した2つの粒界破

壊抑制策，その具体的な実施方法および留意点を述べる． 

 

(i) 粒界炭化物の析出抑制 

第３章で考察した通り，本研究対象鋼の延性を支配している破壊形態は粒界破壊であり，粒界炭化物

はその破壊の起点（マトリクスとの界面の剥離）および進展経路になる．内部水素が存在する場合は，粒

界炭化物とマトリクスとの界面の剥離がさらに容易になり（HEDE機構[5-14, 5-15]），界面に生成した空孔

も安定化して（HESIV機構[5-16, 5-17]），粒界破壊が促進されると考えた．従って，粒界炭化物の析出を

抑制できれば，通常状態の延性は改善し，水素による粒界破壊の促進も抑えられると考える． 
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本鋼種において，粒界炭化物は，Crを主な構成金属元素とするM23C6系炭化物である．すなわち，γ系

ステンレス鋼において耐食性が悪化する現象としてよく知られている，鋭敏化[5-24]が生じている状態で

ある．Fig. 5-11[5-25]，およびFig. 5-12[5-26]に示す通り，TTS（Time-Temperature-Sensitization）曲線にお

けるSUS304やSUS316の鋭敏化のノーズは600～800℃にあり，成分系が異なるものの，本鋼種のピーク

時効温度： 750℃と重なる．Fig. 5-13にNi含有量を変数とした，本研究対象鋼と同じ成分系：

Fe-0.45C-0.25Si-10Cr-8.5Mn-1.5V（mass %）の熱力学平衡状態図を示す．この熱力学平衡状態図による

と，Ni濃度に関係なく，本研究において時効熱処理温度とした650から800℃まで全て，γ，VC，M23C6が

平衡安定相となっている．従って，VC析出による高硬度化と鋭敏化回避の両立は難しいのが現状であり，

この実現には，鋭敏化を抑制する合金元素の添加／減量，そして粒界炭化物を極力抑制できる熱処理

設計の検討が必要である． 

γ系ステンレス鋼の鋭敏化を抑制する手段として代表的なのは，JIS規格化されているSUS321や

SUS347のように，強力なMC系炭化物生成元素であるTiおよびNbを添加し，固溶温度の高い微細炭化

物として，粒内に炭素を固定する方法である．本研究の対象材も，これら元素の添加によって，鋭敏化を

抑制できる可能性がある．ただし，SUS321等と本研究対象鋼とでは，添加（含有）炭素量が大きく異なり，

TiCやNbC生成による炭素の消費によって，強化因子であるVC析出量に影響を及ぼすものと考えられ，

適正添加量を抽出するための綿密な合金設計の検討が必要である． 

そして，時効熱処理の工夫にて，粒界炭化物の析出を極力抑えつつ，高強度が得られる可能性もある．

本研究では，時効処理条件において変化させたのは温度のみであり，保持時間は2hrで統一していた．

この保持時間においては，亜時効（UA）温度：650℃，過時効（OA）温度：800℃で得られる硬さはともに，

約35HRCであり，VC析出による硬化は生じている．また，上述のTTS曲線で説明した通り，鋼中の炭化物

の析出には核生成律速域と成長律速域の間に，最も生成・成長し易い温度域のノーズが存在する[5-25，

5-26]．現段階では明らかになっていないが，本研究対象鋼にも，M23C6系炭化物の析出ノーズが存在す

ると考えられる．そのノーズを明らかにし，そこを避けた温度，750℃よりも低いのであれば，2hrよりも長時

間，750℃よりも高温であれば，2 hrよりも短時間の時効熱処理を施せば，粒界炭化物の析出を抑えつつ，

高硬さの材料が得られる可能性がある． 
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Figure 5-11 Time-Temperature-Sensitization (TTS) curves of JIS SUS304 (0.04~0.09 %C) and SUS304L 

(0.02~0.03 %C)[5-25]. 

 

 

Figure 5-12 Time-Temperature-Sensitization (TTS) curves of JIS SUS316L[5-26]. 
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Figure 5-13 Calculated phase diagrams of Fe-0.45 mass%C-0.25 mass%Si-10 mass%Cr-8.5 mass% Mn-1.5 

mass%V system alloy by Thermo-calc
®． 
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(ii) 結晶粒微細化 

本研究にて用いた析出硬化型高Mn-γ鋼の平均結晶粒径は，50~70 µm程度であったが，これらよりも

結晶粒を微細化させることが，本鋼種の耐水素性にとって有効と考えられる．析出硬化した本鋼種の延

性を支配する破壊形態は粒界破壊であり，水素はHELP機構[5-18, 5-19]，HEDE機構[5-14, 5-15]，そし

てHESIV機構[5-16, 5-17]を介してこの粒界破壊を促進しているものと考えられた．本鋼種において，結

晶粒界は破壊の起点かつ進展経路である．結晶粒径を微細化させることは，粒界の総面積を増大するこ

ととなり，まず，き裂の進展経路を複雑にして粒界破壊の抑制に寄与する．そして，破壊の起点である粒

界ボイドの生成や粒界炭化物／マトリクス界面の剥離を促進する原因となる，粒界への水素の濃化が緩

和され，水素による粒界破壊の促進が抑制されると考えられる． 

実際に，準安定オーステナイト系ステンレス鋼[5-20]やSUH660ベースの析出硬化型Fe-Ni系合金

[5-21]などにおいて，結晶粒微細化によって耐水素性が改善するとの報告が多くある．例えば，Chenら

[5-21]は，溶体化処理温度を変化させて結晶粒径を32 µm, 58µm, 95 µmの3種類に調整し，析出強化処

理を施して全て引張強さ1000 MPa以上としたFe-Ni系合金を用いて，水素脆化感受性に及ぼす結晶粒

径の影響を調査した．その結果，結晶粒径の小さい材料は水素脆化感受性が低下することが示された．

細粒材の水素脆化感受性の低下（耐水素性の向上）について彼らは，細粒化によって粒界総面積が増

大したことで，塑性変形によって転位とともに堆積する単位粒界当たりの水素濃度が小さくなったためで

あると説明している．また，結晶粒微細化は，変形双晶の形成を抑制するとの報告もある．Zanら[5-22]は

Fe-22Mn-0.6CのTWIP鋼において，結晶粒径の異なる試験片を用いて，変形双晶発生と結晶粒径の関

係を調査している．結晶粒を微細化することで，粒内に変形双晶を発生させるために必要な臨界応力が

上がるため，変形双晶発生が抑制される[5-23]．変形双晶の形成は，本研究で認められた粒界破壊を促

進する一因子であり，結晶粒微細化による変形双晶の形成応力上昇は，自ずと粒界破壊を抑制するもの

と考えられる． 

以上の報告からも，結晶粒微細化は本鋼種の耐水素性の向上に有効であると考えられる．一方で，本

研究対象材の析出硬化型高Mn-γ鋼の特長である高強度：引張強さで約1200 MPaを確保しつつ，結晶

粒径を微細化させることは容易ではない．本鋼種では，溶体化処理によってCおよびVを十分に固溶させ，

後の時効処理にて多量にVCとして析出させることで上記の様な高強度が得られる．従って，鋼材製造時
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の凝固中や熱間加工後の冷却中において不可避に晶出，または析出する炭化物は，溶体化処理にて

マトリクス中に固溶させる必要が有り，また，その炭化物が完全に固溶する温度も高いため，JIS規格鋼の

γ系ステンレス鋼の一般的な溶体化処理（～1100℃程度）と比べて高温の溶体化処理が必要である．実

際，時効硬さで40HRCを得るための溶体化処理は，7Niおよび11Niで1180℃，15Niおよび15Ni-4Mnで

1200℃であった．高温での溶体化処理は，晶／析出物の固溶を促進すると同時に，マトリクスの結晶粒

成長を促進させるため，仮に前組織を，熱間加工中の動的再結晶にて細粒化しておいても，後の高温で

の溶体化処理にて粗大化してしまい，最終的な鋼材の粒度を微細なまま維持させることが難しいためで

ある．そこで，本鋼種の細粒化の方法として考えられるのは，本鋼種にとって必須である溶体化処理の前

に，最終的な組織を細粒化させる工程を追加することである．具体的には，溶体化処理の温度を低く，あ

るいは保持時間を短くするために，鋼塊段階や最終熱間加工前に高温保持し，固溶温度の高い晶出炭

化物を固溶させることや，静的再結晶による細粒化を狙い，溶体化処理前に冷間加工等を付与すること

が挙げられる．また，これらを組み合わせることで，より微細な結晶粒径の鋼材にできる可能性が有る．  
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５．５ 結言 

本章では，析出強化型高Mnオーステナイト鋼の11Ni（ピーク時効材は11Ni-PA材）を元に合金成分を

調整し，耐水素性の向上を目指した．第４章の結果に基づき，11Niの合金組成をベースに，SFEを上昇さ

せるためにNiとMn添加量を調整した15Ni，15Ni-4Mnのピーク時効材（以下，15Ni-PA材15Ni-4Mn-PA

材）について，100MPa，270°C，200hの高温・高圧水素ガス曝露を行い，引張強度特性に及ぼす水素の

影響を調査した．以下に得られた知見を示す． 

 

(1) 15Niおよび15Ni-4Mnは，1200℃の溶体化処理後に750℃の時効処理を施すことで，11Ni-PA材と同

じく，硬さ40HRC，引張強さ約1200 MPaが得られた．一方，同硬さと引張強さに調質した両鋼材

（15Ni-PA材と15Ni-4Mn-PA材）は，11Ni-PA材よりも均一伸びおよび全伸びが小さくなった．これは両

鋼材のSFEが11Niよりも高いことで，塑性変形に伴う加工硬化が小さく，低ひずみ側で塑性不安定とな

り，11Niよりも均一伸びが小さくなったためと考えられた． 

 

(2) 硬さ40HRCに調質した15Ni（15Ni-PA）および15Ni-4Mn（15Ni-4Mn-PA）の水素未チャージ材の引

張破断後の試験片において，同硬度に調質した11Ni（11Ni-PA）と同じく，破面中央部にはディンプル

および細かなボイドを伴った粒界破面が観察された．粒界破壊のメカニズムは11Ni-PA材と相違無いも

のと考えられた． 

 

(3) 15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材は，11Ni-PA材と同様に水素チャージを施すと，粒界破壊が促進さ

れ，絞りが大きく低下した．高SFE化による耐水素性の改善は認められず，11NiからさらにSFEを上昇さ

せたことによる粒界破壊抑制効果は小さいことがわかった． 
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第６章 本研究の総括 

水素エネルギーは，世界的な環境保全意識の高まり，持続可能な産業・経済活動，およびカーボンニ

ュートラルの実現のどの観点からも，その活用が期待されている．水素社会の早期実現，そして今後の発

展と拡大においては，優れた耐水素性を有しつつ，高強度，低コストという特長をも兼備した材料開発が

望まれると予想した．そこで，析出硬化を強化機構とし，高価なNiの添加量を抑えつつ，Mnを積極利用

してマトリクスをオーステナイト（γ）相とした「析出硬化型高Mn-γ鋼」を開発候補材に掲げた． 

本研究では，この析出硬化型高Mn-γ鋼の機械的性質および耐水素性に関する基礎的な調査と，破壊

メカニズムおよび水素による破壊促進機構の解明，そして特性向上策の立案と検証に取り組み，今後の

開発指針を検討した．本研究を通して，各章ごとに得られた知見と，それらに基づいた今後の開発指針

を総括として以下に示す． 

 

第２章では，析出硬化型高Mn-γ鋼について，Ni量の異なる7Ni（mass%で0.45C-8.5Mn-10Cr-7Ni 

-1.5V-残Fe）および11Ni（同0.45C-8.5Mn-10Cr-7Ni-1.5V-残Fe）2鋼種を供試材とし，その基本特性の把

握と共に，陰極水素チャージ法（H2SO4+NH4SCN溶液中，30℃，電流密度：68 A/m
2，24 hr保持）と低ひ

ずみ速度引張（Slow strain rate tensile：SSRT）試験を組み合わせた，耐水素性のスクリーニング評価を行

った．その結果，7Niおよび11Niともに1180℃の溶体化処理後，750℃で2 hr保持する時効処理を施すこ

とで，約9 nmの微細なVCが粒内に均一分散し，1200 MPaの引張強さが得られた（以下，ピーク時効：PA

材）．一方，時効処理は両鋼種のγ安定度を低下させ，Ni当量の低い7Ni-PA材では，0.08以上の相当ひ

ずみを付与することで，加工誘起α’変態が生じることがわかった．このため，陰極水素チャージを施した

後のSSRTにて，11Ni-PA材では認められなかった水素による延性低下が，7Ni-PA材では認められた．た

だし，本評価方法にて高強度と耐水素性の両立という観点から，他のJIS規格ステンレス鋼と比較すると，

7Ni-PA材および11Ni-PA材の両鋼種はともに良好な特性を示しており，特に11Ni-PA材は水素脆化を示

さない鋼種の中で最も高い強度を有することがわかった． 

 

第３章では，耐水素性に優れる安定なγ鋼においても，鋼材内部まで侵入した水素（内部水素）によっ

て水素脆化を示すことが知られていることから，7Niおよび11Niについても，高温・高圧水素ガス曝露
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（270℃，100 MPa，200 hr保持）法によって鋼材内部まで水素を侵入させてからSSRT試験を実施し，耐

水素性を評価した．同時に，耐水素性に及ぼすNi含有量ならびに時効熱処理の影響について調査し，

破壊メカニズムについても検討した．その結果，以下の知見が得られた． 

(i) VC粒子はγマトリクス中においても水素トラップサイトとなったが，約3 mass ppmの内部水素が存在する

場合でも7Ni-PA材および11Ni-PA材は有意な延性低下を示し，VC粒子による水素トラップが，延性低

下を抑制する効果は軽微であることがわかった． 

(ii) 7 mass % から11 mass %へのNi増量により，耐水素性が向上した．ここでは，加工誘起α’の関与は認

められず，Ni増量による積層欠陥エネルギー（Stacking fault energy：SFE）上昇が，プラナーな転位運

動および変形双晶の形成を抑制したことに起因すると考えられた． 

(iii) 7Niおよび11Niにおいて時効熱処理は，内部水素の有無に関係なく，引張破断時の粒界破面率を

増大させる．また，内部水素は，その粒界破面率をさらに増大させ，延性を低下させた．両鋼種の時効

材で認められる粒界破壊は，マトリクスと粒界析出物界面の剥離，隣接粒への転位射出に伴う空孔性

欠陥の生成，そしてこれらを起源とするマイクロボイドの成長と拡大が進行して生じた考えられた．そし

て内部水素は，すべりの局在化を助長する（HELP機構）とともに，転位によって粒界へと運搬されて集

積し，マトリクスと粒界炭化物の界面剥離と，粒界上におけるマイクロボイドの形成を助長（HEDE機構，

HESIV機構）し，粒界破壊を促進するものと考えられた． 

 

第４章では，第３章で考察した破壊メカニズムに基づいて，析出硬化型高Mn-γ鋼の耐水素性の向上に

はSFEの上昇が有効と考え，実際に本鋼種のSFEを上昇させる成分調整方法を抽出することを目的とし

た調査を行った．11Niの時効熱処理後のマトリクス組成を想定したFe-Cr-Ni-Mn合金：11Ni-8Mn材をベ

ースとし，主要元素のNiとMnがSFEに及ぼす影響を調査した結果，1 mass%の増量につき，NiはSFEを

3.1 mJ/m
2増大させる効果が，MnはSFEを2.4 mJ/m

2減少させる効果があることがわかった． 

 

第５章では，第４章の結果に基づいて，11Niからさらに高SFEとなるように成分調整した15Ni（mass%で

0.45C-8.5Mn-10Cr-15Ni-1.5V-残Fe），15Ni-4Mn（同0.45C-4.3Mn-10Cr-15Ni-1.5V-残Fe）のピーク時効

（Peak-aging：PA）材について，第３章と同様の調査を行い，高SFE化が機械的性質および耐水素性に及
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ぼす影響を調査した．その結果，15Ni-PA材および15Ni-4Mn-PA材はともに内部水素によって延性低下

を示し，耐水素性も11Ni-PA材と同程度であった．高SFE化が，転位運動のプラナリティ上昇や変形双晶

の形成を抑えて，粒界破壊を抑制すると予測したが，それらの効果は小さく，他の粒界破壊および水素

による破壊促進の機構が，11Ni以上の高SFE材では支配的であったと考えられた．また同時に，11Niに

対してこれ以上Niを増大し，Ni当量を増大しても耐水素性の向上は望めず，SFEの上昇が加工硬化率の

低下を招いて顕著な延性（伸び）の低下を示すこともわかった． 

 

本研究の一連の調査によると，種々の析出硬化型高Mn-γ鋼の中では，11Ni-PA材が耐水素性，強度，

合金コスト，そして延性の観点から，最良の性能を示した．しかし，水素による粒界破壊の促進は本鋼種

でも免れることはできていない．一方で，機械的特性評価と破壊に関する調査を通して，本鋼種は水素に

よって粒界破壊が促されていることがわかり，粒度を含めた粒界性状の改質が，11Ni-PA材よりもさらに耐

水素性に優れた材料の開発にとって重要であると考えられた．今後の水素社会向け析出硬化型高Mn-γ

鋼の開発指針としては，合金組成は11Niをベースに置いて，製造プロセス，熱処理，微量元素の添加な

ど，粒界炭化物の析出抑制や結晶粒細粒化といった組織制御を実現する方法を見出し，実際に適用し

ていくことであると考える． 
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