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第 1 章 序論 

1.1 本研究の背景 

 地球は元素としての鉄を豊富に含んでおり，その割合は地球の質量（約

5.97×1024 kg）の約 34.6 %である．人類は少なくとも紀元前 3000 年ごろには鉄を

利用していたようである．その後，紀元前 1200 年ごろから，銅器に代わり，急

速に普及したと考えられている．現在，工業的に使用されている鉄鋼の大部分は，

鉄鉱石から高炉法により生産されている．高炉法では，高炉に加工した鉄鉱石，

コークス，石灰石などを逐次投入し，鉄鉱石を還元して，炭素濃度 5 %程度の溶

銑とする．その後，溶銑は転炉で成分調整され溶鋼となり，鋳型や連続鋳造によ

り，鋼塊，鋼片となる．一方で，鉄鋼はリサイクルが比較的容易である．電炉法

では，スクラップ，銑鉄などを電炉で溶解し，成分調整をして溶鋼とする．その

後，鋳型や連続鋳造により，鋼塊，鋼片とする．これらの方法で作られた鋼塊，

鋼片は，鍛造，熱間圧延，冷間圧延などにより，薄板，厚板，棒線，形鋼など所

望の形状に加工される[1]． 

 鉄鋼は温度や変形により相変態する．Fig. 1.1 [2]に鉄-炭素系平衡状態図を示

す．また，鉄鋼は Fig. 1.2 [3-5]に示すように様々なミクロ組織を呈する．平衡状

態では，フェライト，セメンタイト，オーステナイトと呼ばれる相，フェライト

とセメンタイトの層状組織であるパーライト組織が生成する．これらの相は鉄

原子，炭素原子の拡散により生成する．また，焼入れのように鉄鋼を急速に冷却

した場合には，少なくとも鉄原子は拡散できず，せん断型変態を生じ，マルテン

サイトと呼ばれる平衡状態図には現れない組織が生成する．また，高温から冷却

中にある温度域で保持した場合には，ベイナイトと呼ばれる組織が生じる．ベイ

ナイトの生成理論には，拡散型とせん断型の両方が提案されている[6-9]． 
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Fig. 1.1.  Phase diagram of Fe-C [2]. 
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Fig. 1.2.  Phases and microstructures of steels. a) ferrite and perlite of Fe-0.1C (mass%), 

b) ferrite and perlite of Fe-0.55C, c) austenite of Fe-18Cr-8Ni-0.06C, d) tempered 

martensite of Fe-0.3C, e) upper bainite, cementite and martensite of Fe-0.8C and f) lower 

bainite, cementite and martensite of Fe-0.8C [3-5]. 

 

 第 2 次世界大戦後，特に高度経済成長期以降の日本の鉄鋼業は，自動車産業

とともに成長した．Fig. 1.3 [10]に日本における自動車の生産台数と粗鋼生産量

の推移を示す．この図からも日本の鉄鋼業が自動車産業とともに成長したこと

は明らかである．Fig. 1.4 [10]は，自動車に使用されている鋼種，鋼板製造プロセ

ス，大手鉄鋼メーカー，大手自動車メーカーの推移と変遷，それらに関係する出

来事を示している．一般に自動車は高い意匠性を求められている．そのため，自

動車のボディを構成するパネル用鋼板には，軟鋼（270，340，340 bake hardening

（BH），370 MPa 級）が使用されている．BH 鋼は，塗装焼付け工程において時
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効硬化を生じ，硬さを増すことができる．パネル用鋼板の中でも特に成形性が要

求される部分には interstitial free（IF）鋼が使用されている．現在使用されている

IF 鋼は，炭素濃度を 50 ppm もしくは 10 ppm 以下とした極低炭素鋼に，チタン

やニオブを添加し，固溶炭素や固溶窒素を炭化物や窒化物として固定したもの

である．固溶炭素や固溶窒素の効果による時効を抑制することで高い成形性を

実現している．このようにパネル用鋼板には，軟らかさが求められる一方，骨格

構造部材には高い衝突安全性と軽量化が求められている．そのため，骨格構造部

材を構成する構造用鋼板には，高張力鋼が使用されている．Fig. 1.5 [10]は，自動

車用鋼板として使用されている鉄鋼の引張強度と全伸びの関係を示したもので

ある．鉄鋼を含む金属の強度と伸びは一般に相反する．衝突安全性と軽量化への

要求は，益々高くなっており，生産性の観点からは加工性も重要である．したが

って，強度と伸びをいかに両立させるかが課題となる．構造用鋼板は 3 つの世

代に分類される．第 1 世代はフェライト+パーライトもしくはフェライト+ベイ

ナイトを析出強化により高強度化した high strength low alloy（HSLA）鋼やフェ

ライト+マルテンサイトからなる dual phase（DP）鋼である．これらの鉄鋼では，

比較的硬いパーライトやベイナイト，マルテンサイトが強度，比較的軟らかいフ

ェライトが延性を担っている．硬質相と軟質相の割合を制御することで強度と

延性を変えることができる．現在，780 MPa 級以上の構造用鋼板として DP 鋼が

使用されている．第 2 世代であるオーステナイト系ステンレス鋼や高合金 TRIP

型複合組織鋼，高マンガン鋼は，非常に高い強度-延性バランスを持つ．強度-延

性バランスは，強度と延性の積で表現されることが多い．オーステナイト系ステ

ンレス鋼や高合金 TRIP 型複合組織鋼，高マンガン鋼は，鋼中に含まれるオース

テナイトが塑性加工や衝突による変形で加工誘起変態（transformation-induced 

plasticity，TRIP）もしくは双晶変形（twinning-induced plasticity，TWIP）すること
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で優れた強度-延性バランスを実現している．しかし，マンガン，ニッケル，モ

リブデンなどのオーステナイト生成元素を多量に添加する必要があり，コスト

の問題で市販車にはほとんど適用されなかった．第 3 世代は現在，研究開発が

進められているもので，2020 年ごろから一部の市販車に適用されている[11, 12]．

第 3 世代には，低合金 TRIP 型複合組織鋼，quench and partitioning（QP）鋼，マ

ルテンサイト鋼がある．低合金 TRIP 型複合組織鋼の初期組織は，フェライトも

しくはベイナイトとオーステナイトである．高合金TRIP型複合組織鋼と同じく，

塑性加工や衝突による変形でオーステナイトがマルテンサイト変態することで

優れた強度-延性バランスを実現している．QP 鋼の初期組織はマルテンサイトと

オーステナイトである．高合金 TRIP 型複合組織鋼や低合金 TRIP 型複合組織鋼

と同じく，塑性加工や衝突による変形でオーステナイトがマルテンサイト変態

することで延性を確保している．QP 鋼はマルテンサイトを主組織とするため，

フェライトもしくはベイナイトを主組織とする高合金 TRIP 型複合組織鋼や低

合金 TRIP 型複合組織鋼に比べて高強度である．マルテンサイト鋼は，同一組成

の鉄鋼において最も高い強度を持つ．しかしながら，一般に延性は小さい．高炭

素マルテンサイト鋼はその硬さを活かして，古くから刃物，工具，金型などの材

料として使用されてきた．マルテンサイト鋼は一般に焼入れ後，焼戻しを行うこ

とで幾分軟化させ，靭性を高めて使用される．低炭素鋼で見られるラスマルテン

サイトの強度-延性バランスが比較的良いことから，骨格構造部材に適用すべく，

ラスマルテンサイトの生成や変形能に関する研究が盛んに行われている．2020

年ごろから 1500 MPaを越える引張強度を持つ鋼板が骨格構造部材に適用される

ようになった[11, 12]．1500 MPa 級自動車用鋼板のミクロ組織はラスマルテンサ

イトである．自動車に使用される鋼板のほとんどは，プレス成形される．比較的

延性が高い鋼板の場合には，冷間プレス成形が可能である．しかし，現在の 1500 
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MPa 級自動車用鋼板は，冷間プレス成形が可能なほど，延性が高くない．その

ため，ホットスタンプもしくはダイクエンチと呼ばれる熱間プレス成形が行わ

れている．ホットスタンプでは，オーステナイト域に加熱した鋼板をプレスする．

プレスと同時に鋼板は金型で急冷され，ラスマルテンサイトとなる．ホットスタ

ンプは，加熱によるエネルギ消費が大きく，冷却のための時間が必要であり，冷

間プレス成形に比べて，コストが高く，生産能率が低い．そのため，冷間プレス

成形可能な同程度の強度を持つ鋼板が求められている．また，自動車用鋼板の更

なる高強度化のために，ラスマルテンサイトの利用は不可欠であり，ラスマルテ

ンサイトの適用拡大は今後も進められると考えられる．このような状況の中で，

本研究では，ラスマルテンサイトの塑性変形に着目する． 

 

 
Fig. 1.3.  Change in number of vehicles and crude steel produced in Japan per year [10]. 
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Fig. 1.4.  Development of sheet steels for automobile body with related historical facts 

and technologies [10]. 

 

 

Fig. 1.5.  Summary of tensile strength and elongation data for various types of high 

strength steels (HSSs). The circle for the 3rd generation HSS corresponds to the region 

proposed by Matlock [10]. 
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1.2 金属の変形 

 上述したように本研究では，ラスマルテンサイトの塑性変形に着目する．その

基礎として本節では，金属の変形について概説する．金属の変形は大きく弾性変

形と塑性変形に分けられる．一般に，変形は外力によって生じる．外力の負荷中

に生じた変形のうち，外力を除荷すると消失する変形が弾性変形，外力を除荷し

ても残る変形が塑性変形である．Fig. 1.6 はフェライト-パーライト鋼のような軟

鋼，Fig. 1.7 はラスマルテンサイト鋼のような高張力鋼の公称応力-公称ひずみ線

図の模式図である[13]．マクロ的には，ひずみが小さく，ひずみと応力が比例関

係にある範囲を弾性変形，降伏後，ひずみと応力が比例しない範囲を塑性変形と

いう．しかし，ミクロ的には，どの範囲においても金属内に弾性変形中の領域と

塑性変形中の領域が混在していると考えられている．Fig. 1.6 からわかるように

軟鋼は明瞭な降伏点（上降伏点，下降伏点）を示し，降伏後，ひずみの増大に伴

って応力が振動するリューダース変形を生じる．一方で，Fig. 1.7 に示すように

高張力鋼では，明瞭な降伏点を示さず，リューダース変形も見られない．そのた

め，降伏点として比例限もしくは 0.2 %耐力が降伏点として使用されることが多

い．降伏後，引張強度までは，ひずみの増大に伴って加工硬化する．引張強度に

達した後，応力が低下し，破断する．引張強度に達するまでの伸びを一様伸び，

破断するまでの伸びを全伸びと呼ぶ．公称応力��，公称ひずみ��は，その算出に

引張試験片の初期断面積��，初期長さ（標点間距離）��を用いている．外力を�，
変位をΔ�とすると��，��は以下の式で表される． 

 

�� = ��� 
1.1
 

�� = Δ��� 
1.2
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これらは測定と算出が容易な反面，物理的意味は薄い．物理的には，瞬間の断面

積，長さから算出する真応力��，真ひずみ��を使う必要がある．公称ひずみと真

ひずみの関係，公称応力と真応力の関係を（1.3），（1.4）式にそれぞれ示す． 

 

�� = ln
1 + ��
 
1.3
 

�� = 
1 + ��
�� 
1.4
 

 

この式は，引張強度に達するまで，すなわち，一様伸びの間に適用することがで

きる．一様伸びの間は，引張試験片がくびれず，マクロ的に均一に変形している

と仮定している． 

 

 

Fig. 1.6.  Schematic stress-strain curve of mild steel [13]. 
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Fig. 1.7.  Schematic stress-strain curve of high strength steel [13]. 

 

 （1.1），（1.2）式は単軸引張試験のような 1 次元の場合の定義である．これを

3 次元に拡張することを考える．3 次元の応力とひずみはともに3 × 3行列と同様

に表現できる 2 階のテンソルである． 

 � − � − �直交座標系を採れば，応力テンソル���は次のように表される． 

 

��� = ���� ��� ������ ��� ������ ��� ���  
1.5
 

 

ここで，応力テンソルの成分の添え字について，1 番目の添え字はその成分が属

している面の法線方向，2 番目の添え字はその成分が属している力の方向を表し

ている．すなわち，1 番目の添え字と 2 番目の添え字が同じ場合には，引張・圧

縮応力，異なる場合には，せん断応力である．また，力とモーメントの釣り合い

を考えると，添え字の順序が入れ替わっている成分，例えば���と���は同じ

（��� = ���）でなければならない．したがって，独立な成分は 6 つとなる． 
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 ひずみテンソルの導出のため，無限小ひずみを考える．変形により，物体内の

点 A
�, �, �
が点 A’
�′, �′, �′
に移動すると，その変位$，%，&を次のように定義

できる． 

 

$ = �' − � 

% = �' − � 
1.6
 

& = �' − � 

 

ここで物体として，微小長さ)�，)�，)�からなる平行六面体を考える．また，

Fig. 1.8 [14]に示す平行六面体の� − �平面への投影を考えると，長方形 ABCD が

変形して，A’B’C’D’に移動したとすれば，点 B の�軸方向への移動量$*は以下の

ようになる． 

 

$* = $ + +$+� )� 
1.7
 

 

これより，長さ)�である辺 AB の垂直ひずみは 

 

��� = $* − $)� = +$+� 
1.8
 

 

となる．)�，)�についても同様に， 

 

��� = +%+� 
1.9
 

��� = +&+� 
1.10
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である． 

 一方，点 B の�軸方向の移動量%*は以下のようになる． 

 

%* = % + +%+� )� 
1.11
 

 

したがって，辺 AB の回転を表す角ひずみ0��は， 

 

0�� ≈ tan 0�� 
= %* − %$* + )� − $ 
= +%+� )�$ + +$+� )� + )� − $ 
= +%+�1 + +$+�  
= +%+� 
1.12
 

 

となる．ここで，
565� ≪ 1を用いた．0��についても同様に， 

 

0�� = +$+� 
1.13
 

 

である． 

 変形前に直角であった角度 DAB が，角度 D’A’B’に変化したわけである．この

角度変化量を工学的せん断ひずみ8��と呼び，次のように定義する． 
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8�� = 0�� + 0�� = +%+� + +$+� = 2��� 
1.14
 

 

8��，8��についても同様に， 

8�� = +%+� + +&+� = 2��� 
1.15
 

8�� = +&+� + +$+� = 2��� 
1.16
 

 

となる．なお，（1.14）式から明らかなように，8�� = 8��，8�� = 8��，8�� = 8��で
ある．これらから，ひずみテンソル���は以下のようになる． 

 

��� = ���� ��� ������ ��� ������ ��� ���  =
⎝
⎜⎜⎛

��� 12 8�� 12 8��12 8�� ��� 12 8��12 8�� 12 8�� ��� ⎠
⎟⎟⎞ 
1.17
 

 

ここで，ひずみテンソルの成分の添え字について，1 番目の添え字はその成分が

属している面の法線方向，2 番目の添え字はその成分が属している力の方向を表

している．すなわち，1 番目の添え字と 2 番目の添え字が同じ場合には，引張・

圧縮ひずみ，異なる場合には，せん断ひずみである．また，添え字の順序が入れ

替わっている成分，例えば���と���は同じ（��� = ���）でなければならない．し

たがって，独立な成分は 6 つとなる． 
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Fig. 1.8.  Schematic illustration of the projection of the infinitesimal parallelepiped onto 

the � − � plane [14]. 

 

 弾性変形中の 3 次元応力と 3 次元ひずみは，弾性コンプライアンス?��@Aもしく

は弾性スティフネスB��@A = ?��@ACD を用いて関係付けられる．これらは 4 階のテン

ソルであり，直接的に行列としては記述できない．しかし，上述した応力テンソ

ル ， ひ ず み テ ン ソ ル の 独 立 し た 6 成 分 か ら な る ベ ク ト ル E =

��� ��� ��� ��� ��� ���
� ，F = 
��� ��� ��� 2��� 2��� 2���
� を用

いると，弾性コンプライアンス，弾性スティフネスは6 × 6行列でそれぞれ，G，
Hと表現することができる．したがって，次のように表される． 

 

��� = ?��@A��� ⇔ F = G: E 
1.18
 

��� = B��@A��� ⇔ E = H: F 
1.19
 

 

立方晶の単結晶の場合，G，Hの独立な成分はそれぞれ 3 つである． 

 塑性変形のように，大きなひずみを考えるときには，ある微小時間)Kの間のひ

ずみ増分)�，)8を考える必要がある．この時，ひずみ速度�L，8Lは以下のように

定義される． 
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�L = )�)K 
1.20
 

8L = )8)K 
1.21
 

 

 塑性変形中は，加工硬化により，刻々と応力とひずみの関係が変化する．その

ため，弾性変形のように単純に定数を用いて応力とひずみを関連付けることは

できない．多軸応力状態での応力の大きさを定義する量として相当応力�Mが定義

される．これにより単軸応力に対応した比較ができる．塑性変形では，�Mは無ひ

ずみ状態から現時点までに受けた塑性仕事の総和である全塑性仕事NOの関数と

考える．また，相当応力に対応する相当ひずみ増分)�O̅を考える．�Mと)�O̅は以下

の式で求まる．なお，塑性ひずみテンソルの成分を)���O
，)8��O

などと表す． 

 

�M = Q12 RS��� − ���TU + S��� − ���TU + 
��� − ���
U + 6SV��U + V��U + V��U TW 
1.22
 

)�O̅ = Q29 RS)���O − )���O TU + S)���O − )���O TU + S)���O − )���O TU
 

+ 32 X)8��O U + )8��O U + )8��O UYZMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMMM 
1.23
 

 

また，塑性仕事増分)NOは次のようになる． 

 

)NO = �M)�O̅ 
1.24
 

 

したがって，�Mと)�O̅の関係は次のようになる． 
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�M = [SNOT = [ \] �M)�O̅^ 
1.25
 

 

この積分は塑性変形の経路に沿って行われる．したがって，経路によって仕事や

応力の値が異なる．ひずみ増分の成分比を一定に保つ場合には，)�O̅を積分した

相当塑性ひずみ�O̅を使って， 

 

�M = _SNOT = _
�O̅
 
1.26
 

 

と書くことができる．この場合には，塑性変形の経路を無視できる．（1.25）式

をひずみ増分理論，（1.26）式を全ひずみ理論と呼ぶ．ひずみ増分理論では，「塑

性ひずみ増分の主軸はその時の応力の主軸と一致し，偏差応力とせん断応力に

比例する」という仮定がされる[14, 15]．また，全ひずみ理論では，「塑性ひずみ

の主軸は常に応力のひずみと一致し，塑性ひずみの成分が偏差応力に比例する」

という仮定がされる[14, 16]． 

 加工硬化の大きさを表す値として（1.27）式で定義される加工硬化率`が用い

られる． 

 

` = )��)�� 
1.27
 

 

 実用のため，応力-ひずみ線図をモデル化して数式表示することがある．単純

化した応力-ひずみ線図を Fig. 1.9 [14]に示す．応力-ひずみ線図を表す数式とし

て，例えば，以下の式がある． 
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�� = a + ���� 
1.28
 

 

ここで，a，�，bは定数であり，bは加工硬化指数と呼ばれる．このような式は，

有限要素法などによって数値計算する場合に便利である．しかし，変形へのミク

ロ組織因子などの影響を考慮できず，物理的な意味はまったくない．したがって，

物理的な意味を持つモデル化，数式化が求められている． 

 

 

Fig. 1.9.  Schematic stress-strain curves [14]. 

 

 ここまでは変形をマクロ的かつ現象論的に議論してきた．例えば，引張試験で

は，マクロ的に，引張変形，すなわち，外力と平行に応力とひずみが生じている

と考える．しかし，ミクロ的には，変形は結晶のすべり変形や格子変形で生じて

いる．すべり変形には，結晶粒内で生じる粒内すべりと結晶粒界で生じる粒界す

べりがある．格子変形には，双晶変形とマルテンサイト変態による変形がある．
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ここでは，ラスマルテンサイト鋼の塑性変形を主として担っていると考えられ

ているすべり変形，特に粒内すべりについて述べる． 

 単結晶を引張・圧縮することを考える．引張応力�の軸方向とあるすべり面法

線との角度を0，�の軸方向とすべり方向との角度をcとすると，そのすべり系に

働く分解せん断応力Vは以下の式で表される． 

 

V = � cos 0 cos c 
1.29
 

 

Vがある値Vghiiに達したときに結晶は降伏し，すべりが生じる．Vghiiを臨界分解

せん断応力と呼ぶ．また，cos 0 cos cを Schmid 因子と呼ぶ．面心立方格子（fcc）

や六方最密（hcp）構造を持つ金属では，Schmid 因子が大きなすべり系ですべり

が生じることが知られており，これを Schmid の法則と呼ぶ．一方で，体心立方

格子（bcc）構造を持つ金属では，単結晶においても Schmid の法則が必ずしも成

立しない．また，多結晶体においては，粒界や周りの結晶粒との相互関係による

拘束があるため，Schmid の法則の成立はより難しくなる．その結果として，あ

るすべり系ですべりが生じた後に他のすべり系でもすべりが生じる多重すべり

が変形初期でも生じる． 

 すべりは単一のすべり面でのみ生じることは少なく，多重すべりや 1 つのら

せん転位があるすべり面からほかのすべり面へ乗り移り，すべりを引き起こす

交差すべりが起こる．bcc 金属では，らせん転位の運動が塑性変形を支配し，頻

繁に交差すべりが起こることが知られている． 

 体積一定の条件下に置いて，任意のひずみを生じるためには，5 つのすべり系

の活動が必要である．立方格子構造には，最も活動しやすいすべり系だけを考え

ても 12 の等価なすべり系がある．12 の等価なすべり系の中からどのように 5 つ
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のすべり系が選ばれるかが重要な問題である．Taylor は「せん断ひずみ増分の和

が最小になるようにすべり系が選ばれる」と考えた[17, 18]．これを最小すべり

の原理という．また，各結晶粒の降伏応力と臨界分解せん断応力の比として，

Taylor 因子を導入した．bcc 金属の Taylor 因子は 2.75 である． 

 加工硬化は転位組織の形成と密接に関係しており，3 つの段階に分けられる．

第 1 段階では，単一すべりが生じ，比較的長いすべり線が密に分布する．1 次す

べり系の符号の異なる転位間に生じる相互作用がすべりの障害となり，加工硬

化を生じる．第 2 段階では，2 次すべり系も活動し，転位密度が高くなる．その

ため，1 次すべり系の転位の移動が制限される．応力の増加機構については，長

距離応力理論と林転位理論の 2 つが提案されている．長距離応力理論では，堆

積した 1 次すべり系の転位の長距離応力場が応力の増加を支配すると考えられ

ている．林転位理論では，主すべり系の転位が 2 次すべり系の転位と切り合う

際の短距離相互作用が応力の増加を支配すると考えられている[19]． 

 多結晶体では，マクロな引張方向に対して変形しやすい方位の結晶と変形し

にくい方位の結晶が混在している．また，粒界や周りの結晶粒との相互関係によ

る拘束の影響で，結晶粒同士はもちろん，1 つの結晶粒においても不均一な変形

を生じる． 

 

1.3 ラスマルテンサイト 

 本節では，ラスマルテンサイトのミクロ組織についての概要と前節を踏まえ

てラスマルテンサイトの変形について述べる．ラスマルテンサイトは主に炭素

やその他の金属元素の添加量が少ない鉄鋼を焼入れした際に見られる．鉄鋼の

マルテンサイトの中では，強度-延性バランスに優れる．Tomota ら[20]は，焼入

れまま低炭素マルテンサイト鋼の実用化に関して，低炭素化により塑性加工が
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可能になることを示している．ラスマルテンサイトの結晶構造は bcc もしくは

bct 構造である．Fig. 1.10 に模式的に示すようにラスマルテンサイトは旧オース

テナイト粒，パケット，ブロック，サブブロック，ラスからなる階層構造を持つ．

最小のミクロ組織単位であるラスの厚さは 100 - 200 nm 程度である．Fig. 1.11 [6]

に示すようにラスはその板面を晶癖面として成長する．ラスの晶癖面，成長方向

は，それぞれ，母相であるオーステナイトのj1 1 1k〈1 1 0〉である．ラスマ

ルテンサイトは母相のオーステナイトと特定の結晶方位関係を持つ．結晶方位

関係として，Kurdjumov-Sachs の関係，Nishiyama-Wassermann の関係などが提案

されている．ただし，同じ試料内や結晶粒内でも位置によって，これらの関係か

ら数度ずれていることが知られている．ブロックやサブブロックは，近い結晶方

位を持つラスの集団である．サブブロックの存在は，電子顕微鏡を用いた観察に

基づくバリアント解析によって確認された[21]．ブロック内には，2 つのサブブ

ロックが存在する可能性がある．サブブロック間では，バリアントが異なり，小

角粒界を持つ．パケットは同一晶癖面を持つ複数のブロックからなる．ラスマル

テンサイトが生成するとき，特に変態初期では，ラスマルテンサイトは，母相で

あるオーステナイトの粒界付近で核生成し，オーステナイト粒の内部へ成長し

ていく．通常，オーステナイト粒界を越えてラスマルテンサイトが成長すること

はない．そのため，フルラスマルテンサイトでも，母相であるオーステナイトの

粒界が残る．このようにして残ったオーステナイト粒界は，旧オーステナイト粒

界と呼ばれている． 
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Fig. 1.10.  Schematic illustration of lath martensite. 

 

 

Fig. 1.11.  Schematic illustration of the growing of the lath [6]. 

 

 ラスマルテンサイト鋼の強度，特に降伏強度に関して，一般にオーステナイト

粒径が微細なほど高強度であることが知られている．しかしながら，Maki ら[22]

は，結晶学的観点から，ブロックが Hall - Petch の関係を支配する基本単位であ

ることを主張している．また，低炭素ラスマルテンサイト鋼では，ブロックが細

かく分断されるため，ブロックではなく，パケットが力学特性支配の中心になる
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と主張している．パケット及びブロックの寸法は，それらが属する旧オーステナ

イト粒の寸法に依存する．そのため，降伏強度は旧オーステナイト粒，パケット，

ブロックいずれでも整理可能である[23]．ラスマルテンサイト鋼の引張強度は一

般に同組成のフェライト鋼などと比較して，1.5 倍以上の値を示す．一方で，降

伏強度は 300 MPa 程度と同組成のフェライト鋼などと比較しても大きな差がな

いことが知られている．Takaki ら[24]は，ニッケルを含む極低炭素鋼を用いて降

伏強度と転位の関係について調査し，0.2 %耐力と転位密度の関係を定式化した．

また，ラスマルテンサイト鋼の低降伏強度は，マルテンサイト変態時に導入され

る転位が高密度であるためだと結論付けた． 

 ラスマルテンサイト鋼の塑性変形挙動に関して，電子線後方散乱回折（electron 

backscatter diffraction: EBSD）法とディジタル画像相関（digital image correlation: 

DIC）法を組み合わせることによって，ミクロ組織の影響を議論する研究が盛ん

に行われている．2019 年度から 2022 年度には，日本鉄鋼協会において「不均一

変形組織と力学特性」研究会が設立された[25]．この研究会では，降伏・リュー

ダース変形，マルテンサイト鋼，中 Mn 鋼に対して，EBSD 法と DIC 法を組み合

わせた手法をはじめとして，マルチスケールでの評価を行い，多くの知見が得ら

れている．本研究会で得られた知見を含め，焼入れままラスマルテンサイト鋼の

塑性変形挙動に関する先行研究を紹介する．Morsdorf ら[26]は，ニッケルを含む

低炭素ラスマルテンサイト鋼の変形前後のミクロ組織の比較と DIC 法によるひ

ずみの解析により，変形初期にはマクロな引張方向に対して 45 o 方向に長手方

向を持つブロックのブロック境界にひずみが集中し，その後，それ以外のブロッ

クにもひずみが生じること，また，ラス間に存在する薄い残留オーステナイトは，

引張試験片の平均ひずみが 0.04 に達する前にマルテンサイト変態し，塑性変形

全体への影響は限定的であると報告している．Shibata ら[27]は，マンガンを含む



23 

 

低炭素ラスマルテンサイト鋼の旧オーステナイト粒径を広い範囲で変え，旧オ

ーステナイト粒径がひずみ分布に与える影響を調べている．旧オーステナイト

粒が粗大なほど，ブロック内に炭化物が多く析出し，ブロックの硬さが低下する．

ひずみが高い領域は，晶癖面内すべり系の Schmid 因子が高い傾向にある．晶癖

面内すべり系の Schmid 因子が低くてもひずみが高い領域では，炭化物が観察さ

れている．そのため，ひずみの分布には Schmid 因子とブロックの硬さがともに

影響していると結論している．Ishimoto ら[28]は，マンガン，クロム，モリブデ

ンによって焼入れ性を高めた低炭素高合金マルテンサイト鋼をオーステナイト

系ステンレス鋼で挟み込み，3 層からなる複層鋼板を用いて，通常では観察が難

しい平均ひずみ 0.1 までのミクロ組織レベルのひずみ分布を調査し，平均ひずみ

が 0.02 までの変形初期ではひずみが比較的均一に分布し，その後，平均ひずみ

の増加に伴って，特定のブロックにひずみが集中すると報告している．また，Fig. 

1.12[28, 29]に示すように結晶方位解析からすべり系をラス面内すべり系とラス

面外すべり系に分類し，Schmid 因子が高いブロックでラス面内すべり系が活動

し，ひずみが発達することを明らかにした．その後，Ryou ら[29]は，低炭素マル

テンサイト鋼と中炭素マルテンサイト鋼それぞれで研究を行い，幅が狭いブロ

ックにおいては，Schmid 因子が高いラス面内すべりよりも晶癖面すべりが支配

的であることを報告している．Mine ら[30]は，少数のブロックからなる微小引張

試験を作製し，ラス面内すべり系とラス面外すべり系の臨界分解せん断応力を

求めている．彼らの実験によれば，ラス面内すべり系とラス面外すべり系の臨界

分解せん断応力は，それぞれ，310-360 MPa，500-560 MPa である．また，ブロ

ック境界がラスマルテンサイトの強化に影響していると結論している．Ungár ら

[31]は，マンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼の変形を高分解能中性子回

折法を用いて観察し，引張方向に対するラスの成長方向が変形のしやすさを決
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めることを示した．同一パケット内では，ラスの晶癖面は同じであるので，パケ

ットごとに変形しやすさが異なるとし，変形しにくいパケットをhard orientation，

変形しやすいパケットを soft orientation と名付けている．Hard orientation では，

ラス面外すべり系が働き，変形により転位密度が大きくなるとともに，転位性格

がらせん転位から刃状転位へ変化し，反対に，soft orientation では，ラス面内す

べり系が働き，変形により転位密度が小さくなるとともに，転位性格が刃状転位

かららせん転位へ変化することを示した．Sakaguchi ら[32]は，ニッケルを含む

低炭素マルテンサイト鋼について，ミクロ組織の寸法と DIC 法で得たひずみの

寸法から転位の移動距離を算出し，等仕事を仮定して，continuous composite 

approach （CCA）モデル[33]を拡張することで，真応力-真ひずみ線図のモデル

にミクロ組織の寸法を導入した． 

 

a)    b) 

  

Fig. 1.12.  a) Schematic relationship between lath plane and slip direction. Two ship 

systems exist, one has the Burgers vector in the in-lath plane (white) and the other has it 

in the out-of-lath plane (black). b) Schematic illustration of slip systems in a crystal 

structure of BCC lattice [28, 29]. 
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 上述したように，ラスマルテンサイト鋼について，ミクロ組織と力学特性の関

係解明が盛んに行われている．ラスマルテンサイト鋼の塑性変形がミクロ組織

レベルで不均一なことはよく知られるようになった．一方で，どのように不均一

なのか，なにがひずみや応力の分布を決めるのかという詳細については未だ統

一した見解が得られていない． 

 

1.4 研究目的 

 以上述べたように，自動車用鋼板の強度-延性バランスの向上のために，ラス

マルテンサイト鋼の塑性変形能の更なる理解が求められている．本研究では，ニ

ッケルもしくはマンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼を対象として，電

子顕微鏡による観察と力学試験により得られたデータを理論的に解析し，モデ

ル化することで，ラスマルテンサイト鋼のミクロ組織と塑性変形能の関係の理

解を深めることを目的とする． 

 

1.5 本論文の構成 

 本論文は，以下の 6 章からなる． 

 

第1章 序論 

第2章 実験方法 

第3章 ミクロ組織を考慮した加工硬化モデル 

第4章 塑性変形を引き起こすすべり系の評価 

第5章 マンガン含有ラスマルテンサイト鋼の加工硬化 

第6章 総括 
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 第 1 章では，本研究の応用先となりうる自動車用鋼板の概要，金属の変形の

基礎，ラスマルテンサイトに関する先行研究についてまとめ，本研究の目的につ

いて述べた． 

 第 2 章では，第 3 章，第 4 章，第 5 章で行った実験の方法について，特に各

章に共通する部分について述べる． 

 第 3 章では，ミクロ組織レベルのひずみ分布を考慮できる改良 CCA モデルを

用いて，ニッケルとマンガンをそれぞれ含む低炭素ラスマルテンサイト鋼の引

張試験及び単純せん断試験から得られる応力-ひずみ線図を再現する試みについ

て述べる． 

 第 4 章では，ニッケルを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼について，ミクロ

in-situ DIC 引張試験で得られたミクロ組織レベルのひずみを結晶弾塑性論に基

づいて解析したことについて述べる． 

 第 5 章では，マンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼のマンガン濃度に

よる加工硬化能の差を明らかにするために，ミクロ組織観察とマクロ DIC 引張

試験，ミクロ ex-situ DIC 引張試験を行ったことについて述べる． 

 第 6 章では，本研究を総括する． 
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第 2 章 実験方法 

2.1 試料 

 本論文で取り扱う試料は全てラスマルテンサイト鋼である．試料の組成及び

焼入れ時の加熱温度と保持時間を Table 2.1 に示す．以下，各試料を組成と加熱

温度から，10Ni 鋼，3Mn 鋼，3Mn-950Q 鋼などのように呼称する．ここで Q は

Quench の略である．真空溶解，鍛造，熱間圧延，冷間圧延の順に加工された試

料を切断し，アルゴン雰囲気中で加熱した後，水焼入れした．その後，機械加工

により，ミクロ組織観察，力学試験に供する形状を付与した．力学試験に供した

試験片の形状を Fig. 2.1，2.2 に示す．Fig. 2.1 は，10Ni 鋼，Fig. 2.2 は，3，5，8Mn

鋼にそれぞれ適用した． 

 

 

Fig. 2.1.  Dimensions of macroscopic and microscopic DIC tensile test specimen. 

 

 

Fig. 2.2.  Dimensions of macroscopic and microscopic DIC tensile test specimens. 
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Table 2.1. Chemical compositions of specimens. 

Specimen name C Si Ni Mn P S Fe 
Austenitizing 

Temperature Time 

 mass% mass% mass% mass% mass% mass%  oC min. 

10 Ni steel 0.10 <0.01 10.5 <0.01 0.006 0.001 Bal. 1000 20 

3Mn steel 0.10 <0.01 - 3.0 <0.003 0.001 Bal. 
950 
1050 
1100 

10 

5Mn steel 0.09 <0.01 - 5.0 <0.002 0.002 Bal. 
950 
1050 
1100 

10 

8Mn steel 0.07 <0.01 - 8.1 <0.002 0.003 Bal. 
950 
1050 
1100 

10 
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 炭素は，鉄鋼において最も重要な元素である．マルテンサイト鋼では，その炭

素濃度によって，マルテンサイトの生成温度，マルテンサイトの形態，硬さ，溶

接性などが変化する．Fig. 2.3 [34, 35]は炭素濃度とマルテンサイトの生成温度の

関係，生成するマルテンサイトの形態を示したものである．マルテンサイト変態

温度は，炭素濃度の上昇に伴って低下する．また，生成温度によって，ラスマル

テンサイト，バタフライマルテンサイト，レンズマルテンサイト，薄板状マルテ

ンサイトと呼ばれる異なる形態のマルテンサイトが生成する．これらのマルテ

ンサイトのミクロ組織写真とその特徴を Fig. 2.4 [36]に示す．これらのマルテン

サイトはすべて bcc もしくは bct マルテンサイト（α’マルテンサイト）である．

bcc，bct マルテンサイトにおいて，炭素は，単位格子の八面体位置に存在し，単

位格子の特定軸を伸張させる．したがって α’マルテンサイトの結晶構造は，厳

密には bct である．単位格子のひずみは，炭素濃度の上昇とともに大きくなる．

本研究で扱う試料の炭素濃度は 0.1 mass%（以下では%と表記）程度であり，そ

の性質などを議論する際には bcc マルテンサイトとして取り扱うことができる

ことが多い．マルテンサイトが生じる温度は後述するように幅を持つ．そのため，

炭素濃度によっては，1 つの鉄鋼の中で複数の形態のマルテンサイトが生じるこ

とがある．本論文で扱うマルテンサイト鋼のマルテンサイトはすべてラスマル

テンサイトである．ラスマルテンサイトは，炭素濃度の上昇に伴い，微細化する．

第 1 章で述べたように，ラスマルテンサイトは旧オーステナイト粒，パケット，

ブロック，サブブロック，ラスからなる階層構造を持つ．Fig. 2.5 [37]は炭素濃度

によるラスマルテンサイトの変化を示した模式図である．炭素濃度の上昇に伴

って，ブロックが微細化し，パケットやブロックの形態が不明瞭になる．低炭素

ラスマルテンサイトでは，比較的，ブロックが大きく，各階層構造が容易に判別

できる．Fig. 2.6 [36, 38]は炭素濃度と硬さの関係を示している．炭素濃度の上昇
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に伴って，硬さは上昇する．しかし，Fig. 2.7 [36, 39]の炭素濃度とマルテンサイ

ト変態開始温度no，マルテンサイト変態終了温度npの関係が示すように炭素濃

度 0.6 %程度を超えると，マルテンサイト変態終了温度np点が室温以下となるた

め，通常の水焼入れでは，残留オーステナイトを生じ，硬さが上昇しにくくなる．

サブゼロ処理は液体窒素を使用して冷却することで，np点以下に冷却し，オー

ステナイトが残留しないようにする処理である．Fig. 2.8 [40]に示すように低炭

素鋼においてもラス間に非常に薄いフィルム状のオーステナイトが残留してい

ることが知られている[41]．溶接性は炭素濃度の上昇に伴って低下する．自動車

用高張力鋼板は，車体形状の組み立て時に溶接が使用されるため，炭素濃度を抑

えることが求められている． 

 

 

Fig. 2.3.  Relationship between carbon concentration and martensite generating 

temperature, and type of martensite [34, 35]. 
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Fig. 2.4.  Optical microscopic images of bcc martensite [36]. 

 

 

Fig. 2.5.  Schematic illustration of the change in lath martensite with carbon 

concentration [37]. 
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Fig. 2.6.  Relationship between carbon concentration and hardness [36, 38]. 

 

 

Fig. 2.7.  Relationship between carbon concentration and starting and finishing 

temperatures of martensitic transformation [36, 39]. 
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a)     d) 

 

b)   c) 

  

Fig. 2.8.  TEM image of as-quenched lath martensite: a) bright field image, b) 

corresponding electron diffraction pattern, c) index of b) and d) corresponding dark field 

image taken from the 1M 1 1M austenite diffraction spot in the dashed white rectangle. 

 

 ニッケルは，A3 点を低下させるオーステナイト生成元素であり，焼入れ性を

よくする．Fig. 2.9 [36, 42]はニッケル濃度とno点の関係，生成するマルテンサイ

トの形態を示したものである．また，炭化物を生成しにくい．合金元素として優

れた特性を持つ反面，価格が高いため，工業的にはニッケル使用量の低減が求め

られている．一方で，Fig. 2.4 に示すように，炭素とニッケル添加によって，様々

な形態の α’マルテンサイトを生成することから，研究用途によく用いられてい

る．また，ニッケルは摩擦応力を変化させるという報告と変化させないという報

告がある． 
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Fig. 2.9.  Relationship between nickel concentration and starting temperature of 

martensitic transformation, and type of martensite [36, 42]. 

 

 マンガンもニッケルと同様にオーステナイト生成元素であり，焼入れ性をよ

くし，炭化物を生成しにくい．Fig. 2.10 [36, 43]はマンガン濃度とno点の関係，

生成するマルテンサイトの形態を示したものである．マンガンは硫黄と化合し

て，MnS を生成し，靭性を低下させる．マンガンには旧オーステナイト粒の微

細化効果があることが知られている．その効果は，マンガン濃度 1.5 %程度で飽

和すると報告されている．マンガンはオーステナイトの積層欠陥エネルギを低

下させる．Fig. 2.11 [44]にマンガン濃度と焼入れした際に生じるミクロ組織，相

の関係，Fig. 2.12 [44]に高マンガン鋼で見られるマルテンサイトの顕微鏡写真を

示す．マンガン濃度 10 %程度までは bcc マルテンサイトが生成する．それ以上

のマンガン濃度では，hcp マルテンサイト（ε マルテンサイト）が生成するとと

もに，オーステナイトが残留するようになる．マンガン濃度 12 %で，室温にお

ける ε マルテンサイトの分率は最大の 50 %となる．ε マルテンサイトは駆動力

を与えることで α’マルテンサイトに変態する．マンガンは置換型合金元素とし

ては最も安価な元素の 1 つであり，工業的に広く利用されている．また，ラスマ
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ルテンサイト鋼に添加すると強度と延性をともに上昇させることから，次世代

自動車用薄鋼板の添加元素として有力視されている[45]． 

 

 

Fig. 2.10.  Relationship between manganese concentration and starting temperature of 

martensitic transformation, and type of martensite [36, 43]. 

 

 

Fig. 2.11.  Relationship between manganese concentration and microstructure, and 

phase after quenching [44]. 
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   a)      b) 

 

   c)      d) 

 

Fig. 2.12.  Optical microscopic images of high manganese steels martensite: a) as-

quenched Fe-16Mn, b) stress induced bcc martensite within hcp martensite in as-

quenched Fe-16Mn, c) stress induced bcc martensite within austenite in as-quenched Fe-

16Mn and d) as-quenched Fe-17Mn-6Si. The stress induced bcc martensite in b) and c) 

was generated during grinding [44]. 

 

 合金元素濃度からno点を求める式がいくつか提案されている[46-53]．（2.1）式

は Andrews ら[52]によって提案されたものである．no点とnp点の差は Fig. 2.7 に

示すようにおよそ 200 oC である． 

 

no Cr = 539 − 423%C − 30.4%Mn − 17.7%Ni − 12.1%Cr − 7.5%Mo 
2.1
 

 

 （2.1）式及び Fig. 2.7 による見積もりでは，本論文で扱うすべての試料は水焼

入れによりフルマルテンサイトとなる．本研究では，焼戻しをせずに，焼入れま
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まの試料を使用した．ただし，no点，np点が比較的，高温であるため，冷却中

に自己焼戻しが生じていると考えられる． 

 

2.2 ミクロ組織観察 

 ミクロ組織観察は，試料の圧延面に垂直な方向を法線とする面（ND 面）もし

くは圧延直角方向を法線とする面（TD 面）について行った．走査型電子顕微鏡

（SEM）により観察する試料の観察面は耐水研磨紙，アルミナ砥粒，コロイダル

シリカ粒子の順で研削及び研磨した．使用した SEM は，Zeiss 製 Ultra55，FEI 製

Scios である．また，電子線後方散乱回折（EBSD）法装置として，Ultra55 付属

の AMETEK 製 DVC5 型検出器，Scios 付属の Oxford Instruments 製 Symmetry S3

をそれぞれ用いた．それぞれの装置から出力された EBSD データを各種ソフト

ウェアで解析できるように変換した．解析には AMETEK 製 OIM Analysis，Oxford 

Instruments 製 AZtec Crystal，MathWorks 製 MATLAB Toolbox MTEX を用いた．X

線回折（XRD）により相分率を評価する試料も SEM 試料と同様に処理した．使

用した XRD 装置はリガク製 SmartLab である．管球は Co 管球を用いた．解析に

は SmartLab 付属の SmartLab Studio II を用いた．透過型電子顕微鏡（TEM）によ

り観察する試料は集束イオンビーム（FIB）による方法と電解研磨による方法で

作製した．FIB による方法では，SEM 観察用試料の TD 面から FIB により TEM

試料を取り出した．使用した SEM は FEI 製 Versa 3D である．電解研磨による方

法では，耐水研磨紙で研削して，0.1 mm 以下の箔とした後，Struers 製電解研磨

装置 TenuPol-5 を用いて酢酸-エタノール混合液により電解研磨して，TEM 試料

とした．使用したTEMは日本電子製 JEM-ARM200Fである．また，JEM-ARM200F

付属の NanoMegas 製走査歳差運動照射電子回折（SPED）法結晶方位測定装置

ASTAR を用いた．SPED 法データは AMETEK 製 OIM Analysis で解析した．す
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べての SEM，XRD，TEM 試料について，光学顕微鏡 Zeiss 製 Axio Imager A2m

で予備観察を行った． 

 

2.3 力学試験 

 マクロな力学特性取得のための引張試験（以下，マクロ DIC 引張試験）とミ

クロ組織レベルの不均一変形を調査するための EBSD 法とディジタル画像相関

（DIC）法を組み合わせた引張試験を行った．EBSD 法と DIC 法を組み合わせた

引張試験は SEM 内で引張りを行う in-situ 引張試験（以下，ミクロ in-situ DIC 引

張試験）と ex-situ 引張試験（以下，ミクロ ex-situ DIC 引張試験）の 2 つの方法

を用いた．DIC 法解析には Correlated Solutions 製 VIC-2D を用いた．また，バウ

シンガー効果を確認する目的で，単純せん断試験装置を用いた正方向及び反転

負荷方向 2 方向の単純せん断試験を行った．各引張試験の詳細については，各

章の実験方法で述べる． 
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第 3 章 ミクロ組織を考慮した加工硬化モデル 

3.1 緒言 

 焼入れままラスマルテンサイト鋼の応力-ひずみ線図は低い弾性限と大きな加

工硬化が特徴である．炭素濃度と共に加工硬化能も大きくなるものの，延性は比

較的小さいことが知られている．低い弾性限の発現に関してはいくつかのモデ

ルが提唱されており，一般化された Masing の方法[54, 55]を基礎として，ラスマ

ルテンサイト組織を多くの要素から構成される複合材料と考えて，要素毎に順

次降伏すると仮定している点は非常に類似している．このようなモデルは CCA

と呼ばれ，代表的な取り組みの一つでは，要素毎に異なった降伏強度を仮定し，

降伏強度の分布関数に従って，降伏強度が低い要素から順番に降伏させること

で，ラスマルテンサイト特有の応力-ひずみ線図を再現している[33, 56, 57]．また

他のモデルでは，せん断型変態で生成するラスの生成タイミングが場所毎に異

なることで生じるせん断内部応力がランダムに分布していると仮定し，その大

きさと分布を調整することで要素毎の降伏のタイミングを変化させて応力-ひず

み線図を再現している[58, 59]．どちらのモデルでも焼入れままラスマルテンサ

イト鋼のマクロな応力-ひずみ線図を精度良く表現することができる．しかしな

がら，実際に観察されるミクロ組織因子と加工硬化挙動の関係は明確にされて

いない．Sakaguchi ら[32]は上述のモデルの一つである，Allain ら[33]により提唱

された CCA モデルの改良を提案した．等仕事量の仮定を導入することによって

要素間のひずみ分配を要素毎の強度に依存する形に変更し，更に Allain ら[33]が

応力-ひずみ線図に対して行った弾性-完全塑性の仮定を外して降伏した要素の

加工硬化を導入した．この改良 CCA モデルはマクロな応力-ひずみ線図を再現

できるだけでなく，マクロな応力-ひずみ線図に影響を及ぼす転位の平均移動距

離，すなわち，ミクロ組織単位の大きさについても検討することを可能にした点
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が重要な意味を持つ．マクロな応力-ひずみ線図に影響を与えるミクロ組織単位

としては，旧オーステナイト粒[60]，ブロック[26, 61]，ラス[56]などがその候補

として報告されている．しかしながら，それらがマクロな応力-ひずみ線図に影

響を与えるミクロ組織単位であることを示す実験的な証拠が十分に提示されて

いるとは言えない．一方，上記の改良 CCA モデルで検討した結果では，塑性変

形時の転位の平均移動距離に対応すると考えられるミクロなひずみ不均一性の

平均的な周期がラス幅と同じオーダであり，鋼の炭素濃度の増加と共に減少す

ると予想されている[32]．Sakaguchi ら[32]は実際にミクロ組織レベルの DIC 法

を用いて単軸引張変形時のミクロなひずみ分布解析を行った．ひずみの集中が

変態前オーステナイト粒界やパケット等の境界と共に，いくつかのラス境界で

も観察されることから，定性的には上述の改良 CCA モデルの解析結果をサポー

トすると考察している．しかしながら，局所的なひずみの不均一性を通じてミク

ロ組織とマクロな応力-ひずみ線図の関係を議論するためには，ひずみ集中の場

所のみではなくひずみ分布やその発展の評価も重要であると考えられる． 

 また，ラスマルテンサイト鋼は大きなバウシンガー効果を示すことが知られ

ている．バウシンガー効果は，すでに順方向の塑性変形を受けている材料が，さ

らに順方向に変形を受けた場合に比べて，逆方向に変形を受けた時に小さな応

力で降伏する現象である．バウシンガー効果は，成形品の各部位が複雑な変形経

路を通る冷間プレス成形の場合だけではなく，プレス成形された部品が異なる

変形経路で大きな変形を受ける衝突時の変形解析においても重要である．Allain

ら[33]によって議論されているように，上記の CCA モデルや改良 CCA モデルで

は，高い加工硬化が軟質な要素の降伏と硬質な要素の弾性変形によって表現さ

れている．したがって，順方向の変形後に逆方向の変形を受けた際に生じるバウ

シンガー効果を表現することが可能である． 
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 本章では，単純な比例負荷変形である単軸引張及び単純せん断変形を用いた

正方向及び反転負荷経路で得られる応力-ひずみ線図が改良 CCA モデルで再現

できることを確認し，塑性変形で発現する局所的なひずみの分布とその変化を

議論する．同時に改良 CCA モデルの更なる改良の可能性についても述べる． 

 

3.2 実験方法 

 試料として 10Ni-1000Q 鋼，3Mn-1100Q 鋼，5Mn-1100Q 鋼を用いた．機械加工

により 10Ni-1000Q 鋼については Fig. 2.1 に示した引張試験片，3Mn-1100Q 鋼，

5Mn-1100Q 鋼については Fig. 2.2 に示した引張試験片をそれぞれ作製した． 

 SEM（Zeiss 製 Ultra55）付属の EBSD 法結晶方位測定装置（AMETEK 製 DVC5

型検出器）による結晶方位測定を行った．測定条件は，加速電圧 15.0 kV，作動

距離 15.0 mm，step サイズ 0.2 μm，hexagonal grid である．また，XRD 装置によ

る相分率の測定を行った． 

 力学特性取得のため，インストロン型引張試験機（島津製作所製 AG-10TA）

によるマクロ DIC 引張試験を行った．荷重は引張試験機付属の荷重計で計測し

た．ひずみは引張試験片両面にランダムパターンとして塗布したスプレー塗料

の移動をディジタルカメラ（AnMo Electronics 製 Dino-LitePremier500M）で取得

し，DIC 法解析ソフトウェア（Correlated Solutions 製 VIC-2D）で求めた．解析条

件は，画像解像度 2592 px × 1944 px，subset サイズ 29 px，step サイズ 7 px とし

た．1 px は 5.7 μm に相当する． 

 10Ni-1000Q 鋼について，SEM（Zeiss 製 Ultra55）を用いて，ミクロ in-situ DIC

引張試験を行い，引張変形過程における引張試験片表面の銀ナノ粒子（平均粒径

50 nm）の 2 次電子像を撮影した．観察条件は，加速電圧 10.0 kV，作動距離 7.9 

- 8.0 mm である．引張前の無ひずみ時に，2 次電子像と同視野で EBSD 法結晶方
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位測定装置（AMETEK 製 DVC5 型検出器）による結晶方位測定を行った．測定

条件は，加速電圧 15.0 kV，作動距離 15.0 mm，step サイズ 0.2 μm，hexagonal grid

である．引張りには SEM 内引張試験機（TSL 製 EBSD 用試料引張ステージ）を

用いた．2 次電子像の撮影時には塑性緩和分を除いて弾性変形を維持できるよう

SEM 内引張試験機に電圧を印加し，引張試験片両端を固定した． 

 引張試験片表面に塗布した銀ナノ粒子をランダムパターンとして DIC 解析ソ

フトウェア（Correlated Solutions 製 VIC-2D）を用いてミクロ組織レベルのひず

みを算出した．解析条件は，画像解像度 3072 px×2304 px，subset サイズ 101 px，

step サイズ 21 px とした．1 px は 78 nm に相当する．ラスマルテンサイトの寸法

について，一般に，ラス幅 100 nm，ブロック幅 1 - 8 μm と報告されており，解

析条件はブロック内のひずみを解析するのに十分な分解能がある． 

 バウシンガー効果を確認する目的で，単純せん断試験装置を用いた正方向及

び反転負荷方向 2 方向の単純せん断試験を行った．本手法は 2 方向のせん断変

形時にマクロなひずみの不均一性が無く，試験片の座屈を回避することができ

る．Fig. 3.1 に示すような幅 23 mm，長さ 38 mm の試験片を一方向にせん断変形

し，その後，逆方向にせん断変形して各々の変形時の応力-ひずみ関係を取得し

た． 
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Fig. 3.1.  Specimen for planar simple shear test. 

 

3.3 改良 CCA モデル 

 Sakaguchi ら[32]は Allain ら[33]が最初に提案した降伏応力の累積分布関数の

形を用いて改良 CCA モデルを提案した．降伏応力の分布関数[j�kとその累積関

数�j�kは以下の式で示される． 

 

[j�k = ] [j�kx
Cy )� 
3.1
 

�j�k = 1 − z�{ |− \� − �}���� ^�~ 
3.2
 

 

ここで，�}��は全ての要素が弾性変形をする限界応力であり，�}��以下では

[j�k = 0，�j�k = 0である．��とbは定数であり，実験で得られた応力-ひずみ線

図へのフィッティングから求められる．改良 CCA モデルで採用されている等仕

事量の仮定の説明の前に，混乱を避けるために以下のようにひずみの種類を定

義する．対象としているラスマルテンサイトを多数の要素の集まりと考え，その
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�番目の要素が�番目の加工ステップで担うひずみの大きさを ��}� と定義し，こ

のひずみが弾性ひずみと塑性ひずみの和である全ひずみの場合には� = K，弾性

ひずみの場合には� = z，塑性ひずみの場合には� = {と定義する．等仕事量の仮

定では，�及び�番目の要素が�番目の加工ステップで担うひずみ増分，すなわち，

∆ ��}� と∆ ��}�
及び，これら 2 つの要素の� − 1番目の加工ステップ後の応力であ

る �}CD� と �}CD�
を用いて次式のように表現でき，全ての要素の組み合わせに

ついてこの式が成立すると考える． 

 

∆ ��}� ∙ �}CD� = ∆ ��}� ∙ �}CD� 
3.3
 

 

�番目の加工ステップ後のマクロな応力��}とマクロなひずみ��}は次式で与え

られる． 

 

��} = � [� ��� � �}�

�
 
3.4
 

��} = ��}CD + ∆��} 
3.5
 

 

ここで ��� は�番目の要素の降伏強度を示す．また，�番目の加工ステップでのマ

クロなひずみの増分∆��}は，以下のように表現できる． 

 

Δ��} = � [� ��� � ∙ ∆ ��}�

�
 = � [� ��� � ∙
�
 ∆ ��}� ∙ �}CD��}CD� 
3.6
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したがって，�番目の要素が�番目の加工ステップで担うひずみの増分∆ ��}�
を�

番目の加工ステップでのマクロなひずみの増分∆��}の関数として次式のように

表すことが可能となる． 

 

∆ ��}� = Δ��}∑ [� ��� � ∙
�
 �}CD��}CD�

3.7


 

 

各加工ステップでのマクロな全ひずみの増分∆��}を与えれば，直前の� − 1ステ

ップ後のすべての要素の応力と降伏強度の分布関数及び，� − 1ステップで�番
目の要素が担っているひずみ ��}CD�

を用いて，�番目の要素が�番目の加工ステ

ップ後に担っているひずみ ��}�
を計算できる． 

 

��}� = ��}CD� + ∆ ��}� 
3.8
 

 

Sakaguchi ら[32]は降伏後の要素�がステップ�で獲得する応力上昇，すなわち，

加工硬化量をフェライトの転位林硬化モデルを用いて，以下のように表現した

[62-64]． 

 Δ �}�Δ �O}� = 12 �n� ∙ z�{S−�n �OCo�}� T
�1 − z�{S−�n �OCo�}� T 
3.9


 

 

ここで，� = �n�� ���であり，式中のnはテイラー因子，�はバーガースベクト

ルの大きさ，�はフェライトのせん断弾性率，�は定数で0.5，�は転位の平均移動

距離，�は転位の合体消滅の頻度を表すパラメータである．Fig. 3.2 に加工硬化挙
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動の概念図を示す．降伏強度が ��� である�番目の要素の加工硬化曲線は，Fig. 3.2

に示すように加工硬化曲線が弾性変形の直線と ��� で交わるまで左方向にずら

したものになるため，（3.9）式で計算する加工硬化量に用いる塑性ひずみの大き

さ �OCo�}� は下式で求められる． 

 

�OCo�}� = ��}� + ��� − ���a = ��}� − 1�n �b �1 − � ���� �U� − ���a 
3.10
 

 

ここで，aはヤング率, ��� は Fig. 3.2 に示すように，降伏強度 ��� に対応するひ

ずみである．（3.2）式中のパラメータはモデル計算結果を実験で得られた応力-

ひずみ線図にフィッティングすることで求められる．この時，炭素以外の添加元

素の影響を除外するために，（3.11）式[65]で求められる摩擦応力を差し引くこと

で，実験で得られる応力-ひずみ線図を補正し，モデル計算結果と比較した． 

 

�p������� = 60 + 33 ∙ nb% + 81 ∙ ?�% + 48 ∙ ��% + 48 ∙ n�% + 0 ∙  �% 
3.11
 

 

以上により，様々な焼入れままラスマルテンサイト鋼に対して，付加的なフィッ

ティングを行うことなく，全ての要素の応力とひずみの大きさを計算すること

ができ，マクロな応力-ひずみ線図を計算することが可能となる．また，Sakaguchi

ら[32]が示すように，本モデルを用いることによって単純引張の応力-ひずみ線

図を精度よく表現することができると同時に，要素毎に異なる降伏強度と降伏

後の加工硬化を考慮することで，この改良 CCA モデルでは要素間のひずみ及び

応力の分配を計算することも可能である． 
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Fig. 3.2.  Illustrative diagram for a yield strength spectrum and strain hardening model 

for yielded elements. 

 

 試料がある量の塑性変形をした後は，全要素を 2 種類に分けることができる．

一方は依然として弾性変形範囲内にある要素で，他方はすでに降伏し，加工硬化

している要素である．したがって，それぞれの要素は異なる大きさの内部残留応

力を持つと考えられることから，Asaro [67]や Allain ら[33]が示すように，反転負

荷変形時の応力-ひずみ線図も計算することが可能である． 

 

3.4 実験結果 

3.4.1 ミクロ組織と機械的性質 

 Fig. 3.3 に示すように，すべての試料で典型的なラスマルテンサイトが観察さ

れた．XRD 測定によって，これらの試料中の残留オーステナイト分率は無視で

きる程度であることを確認している．変態前の旧オーステナイト粒径は円相当

径で 10Ni-1000Q 鋼が 35 μm，3Mn-1100Q 鋼が 85 μm，5Mn-1100Q 鋼が 70 μm，

であった． 
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a)   b)   c) 

 

Fig. 3.3.  Crystal orientation maps of a) 10Ni-1000Q, b) 3Mn-1100Q and c) 5Mn-1100Q 

steels. 

 

 単軸引張試験で得られたこれら 3 鋼種の真応力-真ひずみ線図を Fig. 3.4 に示

す．ニッケル及びマンガンによる固溶強化量は 3 鋼種でそれぞれ異なるはずで

ある．特に 3Mn-1100Q 鋼と 5Mn-1100Q 鋼を比較すると，5Mn-1100Q 鋼の方が

マンガンの固溶強化量が大きく，応力-ひずみ線図は上方へシフトするはずであ

る．しかし，実際には 2 つの応力-ひずみ線図の差異は小さい．これは，炭素濃

度が若干異なることも固溶強化量に影響しているためだと考えられる． 

 

 

Fig. 3.4.  Experimentally obtained true stress–true strain curves. 
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 10Ni-1000Q 鋼に対して行った単純せん断試験結果をせん断応力-せん断ひず

み関係（�i − �i関係）として Fig. 3.5 に示す．最初のせん断変形時の最大せん断

ひずみを 0.02，0.04，0.07，及び 0.10 とした． 

 

 

Fig. 3.5.  Experimentally observed shear-stress–shear-strain curves with the maximum 

shear strain of 0.02, 0.04, 0.07 and 0.10 in forward deformation. 

 

3.4.2 局所的なひずみ分布測定 

 Sakaguchi ら[32]は，DIC によって 0.026 の単純引張変形時に観察される不均一

なひずみ分布を報告している（Fig. 3.6 b)）．図中には Vic-2D を用いた DIC のひ

ずみ解析で得られた引張方向の全ひずみ���の分布を示している．この結果から，

Sakaguchi ら[32]は旧オーステナイト粒界，ブロック境界，及びいくつかのラス

境界付近にひずみの集中が認められると報告している．また，このひずみ集中は

必ずしも上記全ての境界に沿って発達しているわけではないことも報告してい

る．ここで，DIC 解析によって得られたひずみのデータを詳細に解析する．Fig. 
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3.7 には Fig. 3.6 b)に示した 3 点に着目し，試験片の平均全ひずみの増加と共に

各点のひずみがどのように変化するかを示している．各点のひずみは平均ひず

みの増加と共に直線的に増加しているが，その傾きは異なり，加工に伴ってひず

みの不均一性が増大している様子がわかる．平均ひずみが 0.026 に達した段階

で，A 点のひずみは C 点のひずみの約 10 倍にも達している．Sakaguchi ら[32]が

報告している 2 視野の DIC 解析結果を元に，平均ひずみが 0.0079，0.0100，0.0137，

0.0186 及び 0.0255 におけるひずみ分布を求めた結果を Fig. 3.8 に示す．平均ひず

みが増加するとともにひずみ分布幅が大きくなっており，変形に伴うひずみ不

均一性の増大を明確に示している．今回の解析は限られた視野におけるひずみ

分布解析結果であり，定量的な議論をするためには，より多くの視野を解析する

必要がある．しかし，これらのデータからでも定性的な傾向は把握できると考え

る． 

 

a)          b) 

 

Fig. 3.6.  a) EBSD boundary maps before straining and b) strain distribution obtained 

by the DIC analysis at 0.026 of macroscopic engineering strain. 
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Fig. 3.7.  Strains at the points A, B, and C from Fig. 3.6 b) as a function of average strain. 

 

 

Fig. 3.8.  Strain distributions at average strains of 0.0079, 0.0100, 0.0137, 0.0186, and 

0.0255. 
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3.5 考察 

3.5.1 改良 CCA モデルの適用可能性の確認 

 Pickering [67]の結果を元に作成された（3.11）式では，ニッケル添加は摩擦応

力に影響しないとされている．しかしながら竹内[68]は，ニッケル添加が降伏強

度に影響を及ぼすことを報告しており，摩擦応力へのニッケル添加の影響を再

検討することは重要であると考える．摩擦応力�p�������は次の Hall-Petch の関係

で表現され，結晶粒径)を変化させた試験片の降伏強度��を)C¡¢に対してプロッ

トし，外挿した�切片の値として得られる． 

 

�� = �p������� + £)CDU 
3.12
 

 

ニッケル添加鋼に対するこのような解析結果は Akama [69]ら及び Morrison and 

Leslie [70]によって報告されている．彼らが行った実験結果から得られる摩擦応

力をニッケル濃度に対してプロットしたのが Fig. 3.9 である．この関係を直線回

帰することで，次式が得られた． 

 

�p�������jNi %k MPa = 52.32 + 14.59Ni% 
3.13
 

 

ここで引用した実験データのニッケル濃度の最大値は 3.08 %である．今回は

（3.13）式が 10Ni 鋼のニッケル濃度 10.5 %まで外挿可能であると仮定して解析

を行った．（3.11）式と（3.13）式を用いて実験で得られた応力-ひずみ線図を補

正し，改良 CCA モデルによる計算結果と比較した（Fig. 3.10）．摩擦応力が差し

引かれているので，Fig. 3.10 の応力-ひずみ線図は炭素濃度のみに依存すること
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から，改良 CCA モデルでの計算は 0.1 %及び 0.09 %C のマルテンサイト鋼に対

して行い，実験結果と比較している．この 0.01 %の炭素濃度の差異は実験で得

られた応力-ひずみ線図でも確認することができると同時に，改良 CCA モデル

で再現できることが確認された． 

 

 

Fig. 3.9.  Effect of nickel concentration on the friction stress of steel. 

 

 

Fig. 3.10.  Comparison between experimental and calculated stress–strain curves of the 

three steels studied. Calculated stress–strain curves of 3Mn-1100Q and 10Ni-1000Q 

steels are identical. 
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 次に正方向及び反転負荷方向の変形で得られる応力-ひずみ線図を Allain ら

[33]の報告に従って計算し，改良 CCA モデルの適用可能性を確認する．そのた

めには，単純せん断試験で得られるせん断応力とせん断ひずみを単軸引張変形

で得られる引張相当応力と引張相当ひずみに変換する必要がある．ここでは白

神ら[71]による解析方法を適用して変換した．白神ら[71]は単純せん断試験で得

られるせん断応力�iと単軸引張における最大主応力�M，及び単純せん断ひずみ増

分)�OCoと単軸引張の最大主応力方向の塑性ひずみ増分)�O̅の間に以下の関係式

を仮定し，比例係数として¥xと¥¦を導入した． 

 

�M = ¥x�i 
3.14
 

)�O̅ = ¥¦)�OCo 
3.15
 

 

ここで�iと)�OCoは単純せん断試験によって得られる実験データである．白神ら

[71]はこれら 2 つの変形モードでなされる仕事量が同一であるとの仮定をして

（3.16）式を得た． 

 

�M ∙ )�O̅ = �i ∙ )�OCo 
3.16
 

 

（3.14）式を（3.16）式に代入すると， 

 

)�O̅ = �i�M )�OCo = 1¥x )�OCo 
3.17
 

 

の関係が得られることから，（3.15）式と比較することで次式が得られる． 
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¥¦ = 1¥x 
3.17
 

 

結果として単純せん断試験と単軸引張試験で得られる応力とひずみの関係は，

１つのパラメータを用いて変換できることがわかる．実際に 10Ni-1000Q 鋼で得

られる単純せん断及び単軸引張の応力とひずみの関係を変換する係数として

¥x = 1.82が得られた． 

 この係数を用いて単純せん断試験で得られたせん断応力-せん断ひずみ線図を

単軸引張相当の応力-ひずみ線図に変換し，最大ひずみが 0.0568，0.0401 及び

0.0116 の場合に対して改良 CCA モデルで計算した応力-ひずみ関係と比較した

結果を Fig. 3.11 に示す．Allain ら[33]が示したように，改良 CCA モデルはフィ

ッティングすることなく，実験結果を良く再現していることが確認できた．しか

しながら，最大ひずみが増加するにしたがって，実験結果と改良 CCA モデルに

よる計算結果との乖離が大きくなっているようである．これは，最初のステップ

の塑性変形量が大きくなるにつれて転位組織が変化し，転位の平均移動距離が

変化した影響ではないかと考えている． 
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Fig. 3.11.  Comparison between experimental and calculated forward and backward 

stress–strain curves of 10Ni-1000Q steel. 

 

3.5.2 局所的なひずみ分布に及ぼす塑性変形の影響 

 Fig. 3.8 に示した局所的なひずみ分布に及ぼす塑性変形の影響を改良 CCA モ

デルを用いて評価する．マクロな全ひずみが��}である引張変形の�番目のステ

ップ完了後には依然として弾性変形状態である要素と既に降伏した領域が混在

する．弾性領域にあるすべての要素は，これら弾性領域の要素が担う応力を�§}
とすると，同一の弾性ひずみ�§} = x©̈ª を担う．この弾性領域の要素の割合«§}は

（3.2）式を用いて次式で表される． 

 

«§}j�§}k = z�{ ¬− \�§} − �}���� ^�­ 
3.18
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一方，それ以外の要素は全て塑性変形領域にあり，各要素の降伏強度に依存して

異なるひずみ及び応力を分担している．今，降伏強度が ��� である�番目の要素に

着目する．この要素が応力 �}� と全ひずみ ��}�
を分担しているとすると，（3.2）

式を用いてこの要素の分率«�}は次式で求めることができる． 

 

«�}� �}� � = b�� � �}� − �}���� ��CD z�{ ®− � �}� − �}���� ��¯ 
3.19
 

 

前述のように各要素が分担するひずみ及び応力はマクロな全ひずみ増分を用い

て計算することができ，（3.18），（3.19）式を用いることで全ての要素がそれぞれ

分担する全ひずみ及び応力を各変形のステップ毎に計算することが可能である．

したがってマクロな平均全ひずみ��}でのひずみ分布を計算することができる． 

 ここで，ひずみ分布がどのように発生し，変化するかを概観する．Fig. 3.12 に

各降伏強度を有する要素が平均全ひずみと共にどのようなひずみ量を分担する

かを概念的に示した．Fig. 3.12 には降伏強度分布の概念図も同時に示している．

平均全ひずみが�°でx©±²ª よりも小さい場合，全ての要素は弾性領域にあることか

ら，要素毎の降伏強度によらず全ての要素のひずみは一定である．したがって，

この場合には均一な弾性ひずみ分布が得られる．平均全ひずみが
x©±²ª よりも大き

なひずみ�*となった場合には，Fig. 3.12 に示すようにひずみ分布が発生する．こ

の平均全ひずみでも弾性領域にある要素は全て同一の弾性ひずみを持つ．降伏

した要素は，その降伏強度とその後の加工硬化量に応じたひずみ量となる．この

時，弾性領域の要素は降伏して加工硬化した要素に比べて硬質なため，その弾性

ひずみは平均全ひずみ�*よりも小さい．一方，降伏した要素のひずみは，最も軟
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質な要素，すなわち，降伏強度が�}��である要素が分担するひずみと上述の弾性

領域の要素が示す弾性ひずみの間に分布することになる．更に平均全ひずみが

増加した場合には，Fig. 3.12 に見られるように弾性領域の要素が減少し，ひずみ

はより広い範囲に分布するようになる． 

 

 

Fig. 3.12.  Illustrative diagram for a yield strength spectrum and strains of each element 

at different average total strains. 

 

 このようにして，平均全ひずみが 0.0079，0.0138，0.0255 の場合について改良

CCA モデルで計算されたひずみ分布を実験で得られたひずみ分布（Fig. 3.8）と

比較して Fig. 3.13 に示す．平均全ひずみの増大とともに観察されるひずみ分布

の発展がこのモデル計算によって良く再現されていることがわかる．また，要素

毎のひずみ量の変化を確認するために，降伏強度が 300，668，1608 MPa である

要素を取り出して，各要素が分担する全ひずみを計算し，Fig. 3.14 に平均全ひず

みに対してプロットした．実験結果（Fig. 3.7）でも観察されたように，要素毎の
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局所ひずみは平均全ひずみに対してほぼ直線的に増加していることがわかる．

ここで Fig. 3.13 を見ると，モデル計算によってひずみ分布の変化の傾向は良く

再現されているものの，2 つの明確な差異が確認できる．この差を議論するため

に，Fig. 3.15 で平均全ひずみが 0.0255 の場合の実験と計算によるひずみ分布を

比較している．モデル計算から得られる最小ひずみは弾性領域にある要素が分

担するひずみである．しかしながら，Fig. 3.15 中の矢印 A で示すように，この

弾性要素が分担する全ひずみ（弾性ひずみ）は実験で得られた最小全ひずみより

明らかに大きい．この差異は以下のように解釈できる．変形を担うすべり変形は，

可能な全てのすべり面で均一に起こるのではないことから，すべり面が活性化

された限られた領域以外ではすべり変形自体が十分に起こらないと予想される．

等仕事の仮定では全ての要素がそれぞれの強度にしたがって等分に変形を担う

と仮定していることから，このような変形の局在化に十分対応できていないも

のと考えられる．もう 1 つの差異はひずみ分布の高ひずみ領域で観察される．

モデル計算では最初に降伏する要素，すなわち，最も低い降伏強度を持つ要素が

最大ひずみを分担する．しかしながら，DIC 解析によって得られる最大ひずみは

Fig. 3.15 の矢印 B で示すように，モデル計算結果よりも明らかに大きい．この

ような高いひずみを分担している要素はブロックの in-lath すべり変形に対応し

ている．Ungár ら[31]と Harjo ら[72]の報告にあるように，ラス面内すべりは soft 

orientation と呼ばれ，加工硬化への寄与が小さな変形である．彼らの解析結果で

はラスマルテンサイトの大きな加工硬化は主にラス面外すべりに対応する hard 

orientation に依存していると考えられる．今回用いた改良 CCA モデルは焼入れ

ままラスマルテンサイト鋼の加工硬化挙動を表現するモデルであるために，計

算によって得られたひずみ分布は加工硬化に直接影響を及ぼす要素のひずみに
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対応していると考えられ，ラス面内すべりではなく，主にラス面外すべりによっ

て生成するひずみ分布に対応しているものと考えられる． 

 

 

Fig. 3.13.  Comparison between experimental and calculated strain distributions at 

average strains of 0.0079, 0.0138, and 0.0255. 
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Fig. 3.14.  Calculated strain development of elements with 300, 668, and 1608 MPa of 

yield strength. 

 

 

Fig. 3.15.  Comparison between experimental and calculated strain distributions at an 

average strain of 0.0255. 
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3.6 小括 

 Sakaguchi ら[32]によって提案された改良 CCA モデルを 3 種の焼入れままラス

マルテンサイト鋼に適用し，このモデルが単純引張試験によって得られる応力-

ひずみ線図に加え，バウシンガー効果の影響を受ける試験である単純せん断試

験で得られる応力-ひずみ線図も精度良く再現できることを確認した．また，こ

のモデルによって焼入れままマルテンサイトの局所不均一変形挙動に対応する

全ひずみの分布と塑性加工によるその発展も定性的に再現できることがわかっ

た． 

 なお，本章の内容は論文化されている[73, 74]． 

 

Nomenclature 

[j�k: Yield strength spectrum as a function of stress � 

�j�k: Accumulated yield strength spectrum 

�}��: Threshold stress below which all the elements remain elastic 

��: Parameter in �j�k 

b: Parameter in �j�k 
��}� : Strain owned by an element � at a straining step �. Subscript � is “K” for total 

strain, “z” for elastic strain, and “{” for plastic strain 

∆ ��}�  : Total (� = K ), elastic (� = z ), or plastic (� = { ) strain increment owned by 

elements � at a straining step � 

�}� : Stresses owned by an element � after a straining step � 

��}: Macroscopic stress after a straining step � 

��}: Macroscopic total strain after a straining step � 

∆��}: Macroscopic total strain increment at a straining step � 
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��� : Yield strength of element � 
∆ �}�  : Magnitude of strain-hardening of an element �  at a straining step �  after 

yielding 

n: Taylor factor 

�: Magnitude of the Burgers vector 

�: Constant equal to 0.5 

�: Shear modulus of ferrite 

�: Mean free distance of dislocation movement 

�: Parameter for the annihilation rate of dislocations 

∆�: Magnitude of strain-hardening as a function of plastic strain � 

a: Young’s modulus of ferrite 

��� : Strain at which the magnitude of strain-hardening reaches ���  

�OCo�}� : Magnitude of plastic strain at which the strain-hardening of an element � at a 

straining step � is calculated 

�p�������: Friction stress 

��� : Total strain along the tensile direction obtained by DIC analysis using Vic-2D 

software 

��: Macroscopic yield strength 

): Grain diameter of ferrite 

£: Parameter in the Hall-Petch relationship 

�M: Maximum principal stress in uniaxial tensile deformation 

�i: Experimentally obtained shear stress 

�i: Experimentally obtained shear strain 

)�O̅: Incremental strain along the direction of the principal stress 
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)�OCo: Shear strain increment 

¥x: Parameter to relate shear stress and uniaxial tensile stress 

¥¦: Parameter to relate plastic shear strain and plastic uniaxial tensile strain 

�§}: Stress shared by the elastic elements after a strain step � 

«§}j�§}k: Fraction of elastic region at a stress of �§} 

«�}� �}� �: Fraction of element i at its sheared stress of �}�  �°，�*，�g: Arbitrary average macroscopic strains  
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第 4 章 塑性変形を引き起こすすべり系の評価 

4.1 緒言 

 第 1 章で述べた通り，ラスマルテンサイト鋼の変形中のひずみ分布を DIC 法

により，ミクロ組織レベルで可視化することが盛んに行われるようになり，ひず

み分布はミクロ組織レベルで不均一であることが知られるようになった．石元

ら[28]は，ひずみ分布は，平均ひずみが小さい時の比較的，均一に分布する状態

から，平均ひずみの増加に伴って，Schmid 因子の高いブロックに集中する状態

に変化することを報告した．一方で，Koga ら[60]は，変形初期からネッキングが

生じた変形後期までの広い範囲で DIC 法によるひずみ分布の可視化を行い，そ

の広い範囲でミクロ組織レベルのひずみは常に不均一であることを報告してい

る．また，von Mises ひずみの平均値とその標準偏差について，平均値の増大と

ともに標準偏差は線形に増大することを明らかにした．Ryou ら[29]は，ブロッ

クの幅に着目し，幅が狭いブロックにおいては，晶癖面すべり系の活動が活発で

あること，必ずしも in-lath 面すべり系の Schmid 因子がすべり系選択の指標にな

らないことを報告している．これまでラスマルテンサイト組織のミクロ組織と

ひずみの分布は盛んに議論されてきた．しかしながら，議論されているひずみは

マクロな引張方向に平行なミクロなひずみもしくは von Mises ひずみである．す

べり系についての議論も，マクロな単軸応力とマルテンサイトブロックの結晶

方位情報から計算した Schmid 因子での議論にとどまっており，測定された結晶

方位とひずみから実際のすべり系の活動について議論されている例はほとんど

ない．また，個々の位置における応力の測定はひずみの測定に比べて難しいため，

実験的にミクロ組織と応力を議論した例もこれまで少なく，ミクロ組織と応力

の関係はもっぱら結晶塑性有限要素（CP-FEM）法によるシミュレーションで議

論されてきた[59, 75-77]．最近，ミクロ組織レベルで個々の位置における応力と
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ひずみを測定する 2 種類の方法が提案されている．Yamasaki ら[78]は，高分解能

電子線後方散乱回折（HR-EBSD）法と DIC 法によるニッケル基超合金の同視野

観察を行い，Wilkinson 法で EBSD パターンから応力を算出するとともに，DIC

法でひずみを算出し，個々の位置における応力-ひずみ線図を作成した．また，

Park ら[79]は，ラスマルテンサイト鋼について，弾性スティフネスを用いて DIC

法で測定したひずみから応力を算出している．彼らの手法で求めた応力の分布

は FEM によるシミュレーション結果とよい一致を示すことが報告されている．

これらの方法は，これまで難しかった変形と応力の関係を議論する強力な手段

となりうる．例えば，Brifford ら[80]は，低炭素ラスマルテンサイトの全体的な

変形挙動には，下部組織の境界のすべりが大きく寄与しており，旧オーステナイ

ト粒内部，ブロック境界及びパケット境界付近でひずみが局在化するのは，それ

らの形状と局所的な応力三軸度に依存するからだと主張している．このような

実験的な研究は始まったばかりであり，ラスマルテンサイト鋼を始め，様々な多

結晶金属材料でミクロ組織と応力の関係やすべり系の活動についての知見が深

まることが期待されている．本章では，DIC 法で測定した局所的な全ひずみを弾

性ひずみと塑性ひずみに分解し，弾性ひずみから結晶の弾性論を用いて応力を

算出して，個々の位置における応力とひずみの関係を議論する．さらに，算出し

た 3 次元空間におけるテンソルとしての応力及びひずみと EBSD 法で測定した

結晶方位を結晶弾塑性論に基づいて解析することで，個々の位置における各す

べり系の活動割合を推定し，ラス面内すべり系とラス面外すべり系の分類につ

いて考察する． 

 

 

 



67 

 

4.2 実験方法 

 試料として 10Ni-1000Q 鋼を用いた．機械加工により Fig. 2.1 に示した引張試

験片を作製し，DIC 法のためのランダムパターンとして銀ナノ粒子（平均粒径

50 nm）を塗布した． 

 SEM（Zeiss 製 Ultra55）を用いて，ミクロ in-situ DIC 引張試験を行い，引張変

形過程における引張試験片表面の銀ナノ粒子の 2 次電子像を撮影した．観察条

件は，加速電圧 10.0 kV，作動距離 7.9 - 8.0 mm である．引張前の無ひずみ時に，

2次電子像と同視野で EBSD法結晶方位測定装置（AMETEK製DVC5型検出器）

による結晶方位測定を行った．測定条件は，加速電圧15.0 kV，作動距離15.0 mm，

step サイズ 0.2 μm，hexagonal grid である．引張りには SEM 内引張試験機（TSL

製 EBSD 用試料引張ステージ）を用いた．2 次電子像の撮影時には塑性緩和分

を除いて弾性変形を維持できるよう SEM 内引張試験機に電圧を印加し，引張試

験片両端を固定した． 

 引張試験片表面に塗布した銀ナノ粒子をランダムパターンとして DIC 解析ソ

フトウェア（Correlated Solutions 製 VIC-2D）を用いてミクロ組織レベルのひず

みを算出した．解析条件は，画像解像度 3072 px×2304 px，subset サイズ 49 px，

step サイズ 12 px とした．1 px は 43 nm に相当する．ラスマルテンサイト組織の

寸法について，一般に，ラス幅 100 nm，ブロック幅 1 - 8 μm と報告[81]されてお

り，解析条件はブロック内のひずみを解析するのに十分な分解能がある． 

 EBSD 法及び DIC 法からそれぞれ得られるデータを詳細に解析するため，作

成した地理情報システム（geographic information system，GIS）プログラムを用い

て，それぞれのデータの座標系を相似変換によって一致させた．EBSD データは

hexagonal grid から square grid に変換した．DIC データはスプライン補間によっ

て step サイズを EBSD データと同じ 0.2 μm とした． 
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4.3 実験結果 

 Fig. 4.1 に SEM 内引張試験機で取得した荷重-変位線図を示す．図中に示した

丸囲み及び数字の荷重-変位で DIC 用の 2 次電子像を取得した．その後，弾性ひ

ずみを測定するために，一度，約 150 N まで除荷し，2 次電子像を取得して，荷

重を増加させた．除荷直前の DIC 用 2 次電子像取得中は SEM 内引張試験機の変

位を固定しており，応力緩和による荷重低減が生じるものの，これが全ひずみに

与える影響は軽微である．また，除荷が進むと微小降伏で荷重と変位の関係がわ

ずかに非線形になる可能性があるため，できるだけ線形となる範囲で全ひずみ

の変化を得るために 150 N 近傍までの除荷をした．後述するように除荷直前か

ら除荷終点までの全ひずみの変化を線形外挿することで弾性ひずみを推定した． 

 

 

Fig. 4.1.  Load–displacement curve of the specimen output the in-situ tensile test stage. 

 

 Fig. 4.2 に EBSD で取得した結晶方位マップ及び結晶方位マップと同視野の

DIC 解析で求めた試料座標系における全ひずみ�A,��，�A,��，�A,��の分布を示す．

ここで，�は観察の番号であり，Fig. 4.1 中の数字と対応する．また，�，�はそれ
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ぞれ引張試験片面上にある引張軸に平行な方向と引張軸に垂直な方向である．

以下，DIC 解析で求めたひずみをミクロひずみと呼ぶ．Fig. 4.2 a)の結晶方位マ

ップは変形前のものである．ひずみ分布の番号は Fig. 4.1 中の番号と同一である．

ミクロひずみの分布は結晶方位に強く依存していることがわかる．また，いくつ

かの先行研究[28, 29, 60]と同様に，同一ブロック内でもひずみの大小が存在する．

変形が進むにつれて，�A,��が正に大きくなる位置の多くで，�A,��は負に大きくな

っている．�A,��の発達は�A,��，�A,��ほど顕著ではないものの，�A,��が正に大きい位

置で�A,��が正に大きい箇所が見られる．また，高ひずみ領域は変形の進行に伴っ

てブロックの幅方向に広がっていることがわかる． 

 Fig. 4.3 に Fig. 4.2 で示した視野内の試料座標系におけるミクロひずみの平均

値の変化を示す．変形の進行に伴って，�A,��の平均値�A,��³´§は正に，�A,��，�A,��の平

均値�A,��³´§，�A,��³´§は負に増加した．負荷-除荷に対応して全ひずみの増減が確認でき

る．これは除荷時の応力の減少に対応している．この全ひずみの減少は，塑性緩

和や微小降伏の影響を含むと考えられる．しかし，Fig. 4.1 の荷重-変位線図を見

ると，除荷に従い，ほぼ線形にひずみが減少していることから，弾性ひずみの影

響が主と考え，以降では，このひずみの減少量を弾性ひずみとして取り扱う． 
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a) Crystal Orientation 

   

b) No. 6 �µ,��    c) No. 6 �µ,��     d) No. 6 �µ,�� 

   

e) No. 10 �D�,��    f) No. 10 �D�,��     g) No. 10 �D�,�� 

   

h) No. 14 �D¶,��    i) No. 14 �D¶,��     j) No. 14 �D¶,�� 

   

 

Fig. 4.2.  Crystal orientation map measured by EBSD, and strain maps calculated by the 

DIC. All maps present the same view. The strain maps were processed by GIS to match 

the crystal orientation map. 
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Fig. 4.3.  Change in the average total strains in the DIC view. 

 

4.4 考察 

 塑性変形中のラスマルテンサイト組織におけるミクロ組織レベルのひずみと

応力の関係，すべり系の活動を調べるため，実験結果を結晶弾塑性論に基づき解

析した．Fig. 4.4 に解析手法の概略をフローチャートとして示す．まず，位置ご

との EBSD 法で得られる結晶方位と DIC 法で得られるひずみから応力を算出し

た．ここでは先に述べた除荷を利用して求めた弾性ひずみの推定値と求めたい

応力が結晶の方位に応じた弾性スティフネスを用いて線形の方程式を与えるこ

とを利用した．弾性ひずみの成分の内，��，��，��成分は未知数である．�は引

張試験片面の法線方向である．試料表面上に観察点があるので平面応力状態を

仮定すると，応力のこれらの成分は既知であるため，最終的に応力とひずみのす

べての成分を得ることができる．次に，得られた応力からひずみ速度依存型の結

晶塑性論を用いて優先して活動するすべり系のすべり量を求めた．ここでは簡

単のため臨界分解せん断応力はすべり系に依らず一定とした．これにより，単軸

引張応力状態，すなわち，巨視的応力状態を仮定したシュミット因子に頼ること

なく，局所的な応力状態に応じた優先活動すべり系を推定することができる． 
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Fig. 4.4.  Procedure of the crystal plasticity analysis. 

 

4.4.1 応力，弾性ひずみの算出 

 DIC 法で測定されるひずみは全ひずみである．全ひずみは Fig. 4.5 に示すよう

に弾性ひずみと塑性ひずみに分けることができる．Fig. 4.1 に示した測定点�の内，

除荷直前（� = 2�, � = 1, 2, ⋯ , 7）と除荷終点（� = 2� + 1）の荷重をそれぞれ�U� =
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�A，�U�¸Dとする．この間では材料の弾性に応じて，巨視的な荷重と変位と同期し

て，局所の微視的な全ひずみも線形に変化すると仮定すると，除荷直前の弾性ひ

ずみテンソルF¹º» = F¼»は以下の式で求めることができる． 

 

F¹º» = �U��U�¸D − �U� SF¹º¸½» − F¹º» T 
4.1
 

 

ただし，今回の DIC 法が与えるのは全ひずみテンソルF¹º» の内，��，��，��各成

分のみであり，��，��，��成分は未知である． 

 

 

Fig. 4.5.  Schematic for estimating elastic strain. 

 

 さらに，E¼ ，F¼»及び，それらを EBSD 法から得られる座標変換行列¾¿→ÁÂÃÄÅ»
を

用いて結晶座標系上に座標変換したE¼ ，F¼»は 3 次元である．得られたF¹º» と弾性

スティフネスHから負荷時の応力E¹º = E¼ は次式で表される． 
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E¹º = HF¹º» 
4.2
 

 

ここで，E¹º，F¹º» ，Hを結晶座標系での成分表記とし，E¹ºとF¹º» のそれぞれについ

て，Voigt の規約を用いて独立な 6 成分からなるベクトルで表すと，6 行 6 列の

弾性スティフネスの成分は結晶座標系での値になる．Fe や Fe-Ni 合金の結晶に

ついて様々な報告がある．ここでは Takaki ら[82]の報告を使用した．DIC 法を用

いたため，F¹º» の内，既知の成分は�U�,��§ ，�U�,��§ ，�U�,��§ の 3 成分のみである．E¹º
は試料表面上の応力なので，�U�,�� = �U�,�� = �U�,�� = 0である．結果として上式

は�U�,��，�U�,��，�U�,��，�U�,��§ ，�U�,��§ ，�U�,��§ を未知数とする 6 元連立 1 次方程式

となり，解析的に解が得られる． 

 Fig. 4.6 に本手法で算出した応力分布を示す．視野は Fig. 4.2 と同じである．

�A,��§ と�A,��の大小関係について，(I) �A,��§ と�A,��両方が大きいもしくは小さい位置，

(II) �A,��§ が大きく，�A,��が小さい位置，(III) �A,��§ が小さく，�A,��が大きい位置が存

在する．マクロな応力-ひずみ線図では，ひずみの増加に対応して，応力が上昇

する加工硬化が生じる．したがって，微視的にも(I)のような関係があることは類

推しやすい．一方で，(II)や(III)のようにひずみと応力の増大がマクロな応力-ひ

ずみ線図と異なる位置が存在することは塑性変形を考える上で興味深い．(II)の

ような位置は相対的に軟らかい位置であり，変形に対して大きな抵抗にならな

い．(III)のような位置は相対的に変形に対して硬い位置であり，変形に対して抵

抗になると考えられる．Ungár ら[31]と Harjo ら[72]は，(II)のような位置を soft 

orientation もしくは soft-packet orientation component，(III)のような位置を hard 

orientation もしくは hard-packet orientation component と呼んでいる．これらは，

引張方向に対して，その位置が相対的に軟らかいか，硬いかを示している．その

ため，引張方向が変われば，同じ位置が軟らかくも硬くもなる．加工硬化には，
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変形に伴って応力が上昇する(I)の領域に加えて，(III)のような位置が大きく寄与

すると考えられる[32, 72]．Harjo ら[72]は，ラスマルテンサイト鋼の中性子回折

の結果から，マクロに soft orientation，hard orientation の存在を示している．ま

た，有限要素法によるシミュレーションでは，ひずみの大きな（小さな）位置と

応力の大きな（小さな）位置が必ずしも一致しないことが示されている[76]．ま

た，Yamasaki ら[78]は，結晶粒が等軸であるニッケル基合金の塑性変形を HR-

EBSD 法と DIC 法を組み合わせて観察し，同様の結果を得ている．しかしなが

ら，ラスマルテンサイト鋼のように階層構造を持ち，晶癖面を持つような複雑な

ミクロ組織において実験的に位置ごとの応力とひずみの関係を明らかにし，ミ

クロ組織のどの位置が soft orientation や hard orientation にあたるかを示した例は

見当たらない．以下では，DIC 法で計算したひずみから，応力，弾性ひずみを見

積もり，EBSD で得られた各位置の結晶方位情報を考慮することで，塑性変形中

にあるいくつかの段階において，ラスマルテンサイト組織内の応力とひずみの

関係を評価する． 
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a) Crystal Orientation 

   

b) No. 6 �µ,��    c) No. 6 �µ,��     d) No. 6 �µ,�� 

   

e) No. 10 �D�,��    f) No. 10 �D�,��     g) No. 10 �D�,�� 

   

h) No. 14 �D¶,��    i) No. 14 �D¶,��     j) No. 14 �D¶,�� 

   

 

Fig. 4.6.  Crystal orientation map measured by EBSD, and stress maps calculated by the 

crystal plasticity. All maps present the same view. The stress maps were processed by GIS 

to match the crystal orientation map. 
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4.4.2 各すべり系における変形の定量化 

 結晶塑性論[18]を応用して，各荷重負荷時，各位置における各すべり系の活動

量を推定した．ラスマルテンサイトの結晶構造は体心立方格子（bcc）構造もし

くは体心正方格子（bct）構造である．ただし，一般に低炭素鋼のラスマルテンサ

イトの bct 構造のÆ/Èはほとんど 1 であり，bcc 構造に近い[83, 84]．ここでは，

bcc 構造であるとし，すべり系として 12 通りのj1 1 0k⟨1 1 1⟩，12 通りの

j1 1 2k⟨1 1 1⟩，計 24 通りを仮定する．各すべり系について，すべり面

jℎ £ �k，すべり方向⟨$ % &⟩の単位ベクトルをそれぞれ bÌ⃗ A} ， �Ì⃗ A} とする．

ここで，�は各すべり系を識別するための番号である．各すべり系で生じる理論

的なひずみ ��} は次の式で表される． 

 

�A} = 12 S bÌ⃗ A} ⊗ �Ì⃗ A} + �Ì⃗ A} ⊗ bÌ⃗ A} T 
4.3
 

 

せん断応力 VA} はテンソルのスカラー積を用いて次の式で表される． 

 

VA} = E¼ : �A} 
4.4
 

 

ここで，E¼»のノルムを応力の大きさ，規格化した単位テンソルを応力のモードと

考え，それぞれを以下のように定義する． 

 

�A = ÏE¼ Ï 
4.5
 

 

Ð¼ = 1�A E¼ 
4.6
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これらを用いて，応力モードに対するすべり系ごとのすべりの駆動力の程度

ÈA} は以下の式で求まる． 

 

ÈA} = ÑÐ¼ : �A} Ñ = Ò 1�A E¼ : �A} Ò = Ò 1�A VA} Ò 
4.7
 

 

すなわち， ÈA} は，多軸応力下における Schmid 因子に相当する．また，各すべ

り系で生じるせん断ひずみ速度 ÓLA} は以下の式で求まる．ここでは応力に応じ

たすべり系の優先度のみを議論するために， 8LA} を定数8L� で， VA} を各すべり

系の臨界分解せん断応力 £A} でそれぞれ規格化して定式化した．これにより，以

下のように8L� や £A} の値が不要となる． 

 

ÓLA} = 8LA}8L�  
= signS VA} T Ò VA}£A} ÒDÕ 

= signS VA} T ÖÖ ÈA}
� £A}�A �ÖÖ

DÕ
 

= signS VA} TÑ �} ÑDÕ 
4.8
 

 

£A} について，ラス面内すべり，ラス面外すべりを考慮しなければ，

j1 1 0k⟨1 1 1⟩とj1 1 2k⟨1 1 1⟩の臨界分解せん断応力に大きな差は

ないという報告[85, 86]に基づき， £A} は一定とした．×はひずみ速度指数であり，
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通常，0.01 ≤ × ≤ 0.05である[87]．今回の計算では，× = 0.05とした．ひずみ速

度依存型の結晶塑性論では �} → 1がそのすべり系の活動の開始を意味する．し

たがって，位置ごとに最も大きな VA} を持つ� = �Ù}³�について，簡単のため，

Ñ �}Ú©ÛÜ Ñ = 1になるようにすると比率として各すべり系で生じるせん断ひずみ

ÓLA} が求まる．ここでは £A} を直接与えておらず，降伏の判定はしていないこと

に注意が必要である． 

 Fig. 4.7 にそれぞれ特徴の異なる 6 か所の�A,��，�A,��，�A,��の変化と ÓLA} の変化

を示す．また，Table 4.1 にそれぞれの位置の特徴とある段階で ÓLA} が最大とな

ったすべり系の性格（in-lath plane, habit plane, out-of-lath plane）を示す．応力と

ひずみの大小はほかの位置との相対的かつ定性的な特徴である．Schmid 因子は

各位置が属するブロックの平均結晶方位から求めた．ブロックは結晶方位差 15 

o 以内の単一結晶粒とした．Schmid 因子の順位は j1 1 0k⟨1 1 1⟩と
j1 1 2k⟨1 1 1⟩の 24 通りの中での降順である． 

 6 か所すべてにおいて，j1 1 0k⟨1 1 1⟩とj1 1 2k⟨1 1 1⟩の ÓLA} の変

化に差はない．したがって，両すべり系の臨界分解せん断応力が同じ場合，

j1 1 0k⟨1 1 1⟩とj1 1 2k⟨1 1 1⟩は同等に選択されることが推察され

る． 

 位置 A 及び C は，応力が小さく，ひずみが大きな soft orientation である．ま

た，すべりの集中部はブロックの長手方向に平行である． ÓLA} が大きなすべり系

は晶癖面すべり系もしくはラス面内すべり系であり，これらの Schmid 因子も大

きい．そのため，小さな応力で大きなひずみが生じたと考えられる．位置 B で

は，応力が小さく，ひずみも小さい．順番は異なるものの， ÓLA} と Schmid 因子

が大きなすべり系は位置 A と同じであることから，マクロな変形が進むと位置

A と同様に変形していくと予想される．したがって，位置 B も soft orientation と
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判断する．一方で，位置 A と異なり，ラス面外すべり系の ÓLA} が一時的に大き

くなっている．これは，より活動しやすいと予想される晶癖面すべり系，ラス面

内すべり系でひずみが発達しなかったために，Schmid 因子が比較的大きく，応

力に対して応答の良いラス面外すべり系が活動しようとしたことを示すと考え

られる．位置 F は，応力が大きく，ひずみが小さい hard orientation である． ÓLA}
の変化が大きく，頻繁に ÓLA} の順位が入れ替わっており，Schmid 因子が小さな

すべり系の活動も示唆される．これは，位置 F における応力が大きく，Schmid

因子が小さくともすべりが生じるためだと考えられる．ただし，ひずみ，特に

�A,��の変化を見ると，マクロな変形の進行に必ずしも追従していない．位置 F は

ひずみが小さな位置であり， ÓLA} が最大となったすべり系においても生じるひ

ずみはそれほど大きくないことに注意する必要がある．位置 E では，応力が大

きく，ひずみは中程度である．位置 E は，位置 F と同じブロックに属しており，

結晶学的には hard orientation であることが，大きな応力が発生した原因と考えら

れる．また，位置 C，D が含まれるブロックの長手方向に平行なひずみの影響で，

ブロック境界を挟んだ位置 E においても中程度のひずみが発生したと考えてい

る．位置 D では，応力とひずみの両方が大きい．ラス面外すべり系の ÓLA} が大

きく，同じブロック内にある位置 C と比べてラス面内すべり系よりもラス面外

すべり系の活動が有利である．これは，ひずみがブロックの長手方向に発達する

一方で，位置 D がブロック境界に近いために拘束が強く，応力が高まるととも

に，その応力が Schmid 因子の前提となる単軸引張状態から乖離するモードにな

ったことでラス面外すべり系が活動しようとしたことを示すと考えられる．位

置 D は，先行研究で示された soft orientation と hard orientation のどちらにも分類

しにくい中間的な領域であり，このような変形領域も hard orientation と共にラス

マルテンサイトの加工硬化に影響を及ぼしている可能性を示唆している． 
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a) Crystal Orientation  b) No. 14 �D¶,��     c) No. 14 �D¶,�� 

   

 

d) Point A strain    e) Point A ÓLA}  

  

f) Point B strain    g) Point B ÓLA}  
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h) Point C strain    i) Point C ÓLA}  

  

j) Point D strain    k) Point D ÓLA}  

  

l) Point E strain    m) Point E ÓLA}  
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n) Point F strain    o) Point F ÓLA}  

  

Fig. 4.7.  Crystal orientation map measured by EBSD, strain map calculated by the DIC, 

change of the strain and the shear strain rates of slip system ÓLA} . The plane traces of 

the first and second slip system ordered with ÓLA}   are indicated on the crystal 

orientation map. Solid and dash lines indicate j1 1 0k〈1 1 1〉  and j1 1 2k〈1 1 1〉, respectively. 

 

  



84 

 

Table 4.1.  Character of positions and its active slip systems in Fig. 4.7. 

Position Stress Strain Slip system 
Character of 

slip plane 

Value and order 

of Schmid factor 

Order of ÓLA}
 

No. 4 No. 6 No. 8 No. 10 No. 12 No. 14 

A Small Large 
A1: j1 1 0k〈1 1 1〉 In-lath (Habit) 0.466 / 2nd 1st 1st 2nd 1st 1st 1st 

A2: j1 1 2k〈1 1 1〉 In-lath 0.474 / 1st 2nd 2nd 1st 2nd 2nd 2nd 

B Small Small 

B1: j1 1 2k〈1 1 1〉 In-lath 0.474 / 1st 1st 2nd 4th 1st 1st 1st 

B2: j1 1 0k〈1 1 1〉 In-lath (Habit) 0.466 / 2nd 2nd 1st 7th 2nd 2nd 2nd 

B3: j1 1 0k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.349 / 4th 3rd 6th 1st 6th 3rd 3rd 

C Small Large 
C1: j1 1 2k〈1 1 1〉 In-lath 0.487 / 2nd 1st 1st 6th 6th 4th 6th 

C2: j1 1 0k〈1 1 1〉 In-lath 0.475 / 4th 3rd 3rd 1st 1st 1st 1st 

D Large Large 

D1: j1 1 0k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.373 / 7th 1st 3rd 2nd 1st 1st 1st 

D2: j1 1 0k〈1 1 1〉 In-lath 0.372 / 8th 5th 1st 4th 3rd 7th 3rd 

D3: j1 1 2k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.391 / 5th 2nd 7th 1st 2nd 4th 5th 

E Large Medium 
E1: j1 1 0k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.472 / 2nd 1st 5th 1st 2nd 4th 3rd 

E2: j1 1 2k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.486 / 1st 2nd 1st 2nd 1st 1st 1st 

F Large Small 

F1: j1 1 0k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.472 / 2nd 1st 21st 1st 2nd 14th 5th 

F2: j1 1 2k〈1 1 1〉 In-lath 0.052 / 17th 24th 1st 24th 24th 15th 7th 

F3: j1 1 0k〈1 1 1〉 Out-of-lath 0.140 / 14th 19th 23rd 10th 1st 4th 19th 

F4: j1 1 0k〈1 1 1〉 In-lath (Habit) 0.0002 / 24th 23rd 22nd 16th 8th 1st 24th 

F5: j1 1 2k〈1 1 1〉 In-lath 0.0009 / 20th 2nd 12th 2nd 3rd 8th 1st 
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4.5 小括 

 ラスマルテンサイト鋼の EBSD 法及び引張試験中のミクロ組織レベルの DIC

法から得られるデータに対し，結晶弾塑性論を用いた解析について提案し，以下

の知見を得た． 

 

1. EBSD 法から得られた結晶方位と DIC 法から得られた 2 次元ひずみから，平

面応力状態を仮定することで，3 次元における応力とひずみを算出し，各す

べり系の活動割合を見積もる方法を提案した． 

2. 位置ごとの応力とひずみの関係として，実験的に(I)応力とひずみの両方が大

きいもしくは小さい位置，(II)応力が小さく，ひずみが大きい位置（soft 

orientation），(III)応力が大きく，ひずみが小さい位置（hard orientation）の 3 種

類があることを確認した． 

3. Soft orientation である位置では，主として晶癖面すべり系を含むラス面内す

べり系，hard orientation である位置では，主としてラス面外すべり系の活動

が優先されることが，提案した計算手法により示唆された．さらに，hard 

orientation である位置では，ラス面外すべり系だけではなく，ラス面内すべ

り系も優先度が高まっており，ひずみを引き起こしている主たるすべり系が

頻繁に変化し得ることがわかった．また，soft orientation と hard orientation の

中間である位置が粒界付近に見られた．粒界付近は，粒界でひずみが止めら

れたり，隣接する結晶粒で生じたひずみの影響を受けたりする．そのため，

変形の連続性を維持するために，高い応力が必要となるとともに，巨視的な

単軸応力状態から乖離した応力モードとなり，Schmid 因子が低いラス面外す

べりも活動しやすくなったと考えられる． 
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Nomenclature 

�: Axis parallel to tensile direction on tensile test piece surface 

�: Axis perpendicular to tensile direction on tensile test piece surface 

�: Axis normal to tensile test piece surface 

�: Number of observation (Number in Fig. 4.1) 

�A,��: Component of total strain tensor on sample coordinate system 

�A,��³´§: Average total strain on sample coordinate system 

F¼»: Elastic strain tensor 

�A,��§ : Component of elastic strain tensor 

�A: Macroscopic load 

E¼ : Elastic stress tensor 

�A,��: Component of elastic stress tensor on sample coordinate system 

H: Elastic stiffness constant 

¾¿→ÁÂÃÄÅ»
: Rotation matrix of crystal from EBSD 

�: Number of slip system 

bÌ⃗ A} : Vector of slip system plane normal 

�Ì⃗ A} : Vector of slip system direction 

�A} : Theoretical strain on slip system 

VA} : Theoretical shear stress applied to slip system 

�A : Magnitude of elastic stress tensor on crystal coordinate system 

Ð¼ : Normalized elastic stress tensor on crystal coordinate system 

ÈA} : Activity of slip system 

ÓLA} : Normalized shear strain rate of slip system 

8LA} : Shear strain rate of slip system 
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8L� : Constant of shear strain rate 

£A} : Critical resolved shear stress of slip system 

×: Strain rate sensitivity exponent 
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第 5 章 マンガン含有ラスマルテンサイト鋼の加工硬化 

5.1 緒言 

 ラスマルテンサイト鋼の加工硬化挙動に関して，新野ら[88]は，炭素濃度 0.001 

- 0.32 mass%のラスマルテンサイト鋼をオーステナイト系ステンレス鋼で挟み込

んだ 3 層からなる複層鋼板の引張試験を行い，炭素濃度の増加に伴い加工硬化

率と転位の増殖率が増大することを確認した．加工硬化率の増加を可動転位密

度の減少速度の低下で説明を試みている．また，固溶炭素が転位セルの形成を抑

制することで加工硬化率の増加が促進されることも示唆した．Harjo ら[72, 89]は，

Ungár ら[31]の研究を基にしてラスマルテンサイト鋼の加工硬化には，hard 

orientation が重要な役割を果たすと結論付けている．マンガン添加の効果につい

て，Hanamura ら[90]は 5 %のマンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼の延

性が大きなことを報告した．その後，前田ら[91]は，放射光を用いた引張試験中

の in-situ 観察により，マンガン濃度を増加させると引張強度と均一伸びが同時

に上昇することを明らかにした．さらに，その原因をマンガンが転位セルの形成

を抑制し，高ひずみ域でも転位密度が上昇することによる加工硬化能の差であ

ると説明した．また，Arlazarov ら[57]は，中炭素鋼と 5 %のマンガンを含む低炭

素鋼を比較することでマンガン濃度が真応力-真ひずみ線図に与える影響を調査

し，CCA モデルで真応力-真ひずみ線図をモデル化している． 

 以上のように，マンガンが加工硬化率を上昇させ，延性と引張強度の両方を上

昇させる興味深い添加元素であることが知られるようになり，転位の運動やミ

クロ組織の不均一性の観点からの議論がなされている．しかしながら，5 %を超

えるマンガン添加が加工硬化に及ぼす影響について，ラスマルテンサイト鋼の

特徴であるミクロ組織の階層構造との関係が十分に理解されたとは言い難い．

本章では，マンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼について，EBSD 法と
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DIC 法を組み合わせた引張試験を行い，詳細なミクロ組織観察とミクロな不均

一変形挙動の関係を調べることで，ラスマルテンサイト鋼の加工硬化挙動を支

配しているミクロ組織因子を明らかにすることを目的とする． 

 

5.2 実験方法 

 試料として 3，5，8Mn 鋼を用いた．各試料について，950，1050，1100 oC か

ら焼入れした後，機械加工により Fig. 2.2 に示した引張試験片を作製し，DIC 法

のためのランダムパターンを塗布した． 

 SEM（FEI 製 Scios）付属の EBSD 法結晶方位測定装置（Oxford Instruments 製

Symmetry S3），XRD 装置によるミクロ組織観察は，試料の DIC 法用ランダムパ

ターンが付着していない領域で行った．EBSD 法の測定条件は，加速電圧 30.0 

kV，作動距離 20.0 mm，step サイズ 0.5 μm，square grid である．また，引張試験

片把持部から FIB 及び電解研磨により試料を作製し，TEM 及び付属の SPED 法

結晶方位測定装置で観察した． 

 力学特性取得のため，インストロン型引張試験機（島津製作所製 AG-10TA）

によるマクロ DIC 引張試験を行った．荷重は引張試験機付属の荷重計で計測し

た．ひずみは引張試験片両面にランダムパターンとして塗布したスプレー塗料

の移動をディジタルカメラ（AnMo Electronics 製 Dino-LitePremier500M）で取得

し，DIC 法解析ソフトウェア（Correlated Solutions 製 VIC-2D）で求めた．解析条

件は，画像解像度 2592 px × 1944 px，subset サイズ 29 px，step サイズ 7 px とし

た．1 px は 5.7 μm に相当する． 

 ミクロ組織と塑性変形の関係を調べるために，5Mn-1050Q 鋼，8Mn-1050Q 鋼

についてミクロ ex-situ DIC 引張試験を行った．引張試験片の片面にはスプレー

塗料を塗布し，マクロ DIC 引張試験と同様にして，マクロなひずみを測定した．
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もう一方の面にはランダムパターンとして銀ナノ粒子（平均粒径 50 nm）を塗布

し，引張変形過程における銀ナノ粒子の 2 次電子像を撮影した．観察条件は，加

速電圧 15.0 kV，作動距離 7.9 - 8.0 mm である．引張前の無ひずみ時に，2 次電子

像と同視野で EBSD 法結晶方位測定装置（AMETEK 製 DVC5 型検出器）による

結晶方位測定を行った．測定条件は，加速電圧 15.0 kV，作動距離 15.0 mm，step

サイズ 0.1 μm，hexagonal grid である．引張試験機から SEM への移動中及び観察

中は，治具により，引張試験片の両端を固定し，ひずみの大きさが変化しないよ

うにした．したがって，応力緩和の影響を無視すれば，弾性ひずみも含めた全ひ

ずみを観察していることになる．取得した 2 次電子像を DIC 法解析ソフトウェ

ア（Correlated Solutions 製 VIC-2D）で解析し，ひずみを求めた．解析条件は，画

像解像度 3072 px × 2304 px，subset サイズ 41 px，step サイズ 14 px とした．1 px

は 37 nm に相当する． 

 

5.3 実験結果 

5.3.1 真応力-真ひずみ線図 

 Fig. 5.1にオーステナイト化温度を変化させて焼入れた5Mn鋼（5Mn-950Q鋼，

5Mn-1050Q 鋼，5Mn-1100Q 鋼）の真応力-真ひずみ線図を示す．Fig. 5.2 にオース

テナイト化温度を 1050 oC とした 3 鋼種（3Mn-1050Q 鋼，5Mn-1050Q 鋼，8Mn-

1050Q 鋼）の真応力-真ひずみ線図を示す．オーステナイト化温度が真応力-真ひ

ずみ線図に与える影響は，組成の変化が真応力-真ひずみ線図に与える影響に比

べて小さい．マンガン濃度を変化させた 3Mn 鋼，8Mn 鋼でも同様の結果が得ら

れた．3Mn-1050Q 鋼と 5Mn-1050Q 鋼に比べて，8Mn-1050Q 鋼の加工硬化率は大

きい．Fig. 5.3 に 3Mn-1050Q 鋼，5Mn-1050Q 鋼，8Mn-1050Q 鋼の降伏強度，引

張強度，加工硬化量を示す．ここで，降伏強度は真応力-真ひずみ線図がヤング
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率を傾きとする直線から外れる応力，引張強度は真応力��と加工硬化率)�� )��⁄
が一致する応力とそれぞれ定義した．また，加工硬化量は引張強度と降伏強度の

差と定義した．マンガン濃度の増加に対する降伏強度の変化は比較的小さい事

が分かる．引張強度はマンガン濃度の増加に伴って著しく上昇することから，加

工硬化量もマンガン濃度の増加に伴って上昇している．特に，マンガン濃度が

5 %から 8 %に増加する際に引張強度及び加工硬化量の上昇量が大きい． 

 

 

Fig. 5.1.  True stress-true strain curves of Fe-0.1C-5Mn steels as-quenched at 950 oC, 

1050 oC, and 1100 oC. 
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Fig. 5.2.  True stress-true strain curves of Fe-0.1C-3Mn, Fe-0.1C-5Mn, and Fe-0.1C-

8Mn steels as-quenched at 1050 oC. 
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Fig. 5.3.  Effect of Mn concentration on yield strength, tensile strength, and work-

hardening of Fe-0.1C steels as-quenched at 1050 oC. The yield strength is defined as stress 

being the true strain-true stress curve deviating from a straight line with slope Young’s 

modulus. The tensile strength is defined as the intersection of the true strain-true stress 

curve and the work-hardening rate. The work-hardening is defined as the difference of 

the tensile strength and the yield strength. 

 

5.3.2 ミクロ組織 

 Fig. 5.4 に EBSD 法で取得した 5Mn-950Q 鋼，5Mn-1050Q 鋼，5Mn-1100Q 鋼，

8Mn-950Q 鋼，8Mn-1050Q 鋼，8Mn-1100Q 鋼の結晶方位マップを示す．ミクロ組

織から全ての試料が典型的なラスマルテンサイトであると判断した．SEM，

EBSD 法では，ε マルテンサイト，炭化物，残留オーステナイトは観察されなか

った．Fig. 5.5 a)に引張前後の 5Mn-1050Q 鋼及び 8Mn-1050Q 鋼の XRD 法で取得

した回折パターンを示す．b)は引張前の 8Mn-1050Q 鋼の50 ≤ 2Þ ≤ 60の拡大図

である．引張前の 8Mn-1050Q 鋼でのみ，残留オーステナイトの2 0 0ピーク

が確認された．しかしながら，ほかの回折面におけるピークが見られず，確認さ
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れた2 0 0ピークも小さいことから，定量分析を行うことは困難である．Fig. 

5.6 に切断法で求めた旧オーステナイトの平均粒径を示す．オーステナイト化温

度の上昇に伴い，平均旧オーステナイト粒径は増加した．藤田ら[92]と津村ら[93]

は，マンガンのオーステナイト粒微細化効果について，マンガン濃度が 1.5 %以

上で飽和すると報告しており，本研究でも同様の結果が得られた．ブロックの寸

法は，結晶方位と観察面での見かけの幅から実際の幅を求める方法ではなく，簡

便のため，多数のブロックの見かけの幅を測定し，その平均を求める方法を用い

た．Fig. 5.7 にブロックの平均幅を示す．加熱温度やマンガン濃度によるブロッ

ク幅の変化は小さいと考える． 
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a)      b)         c) 

 

d)      e)         f) 

 

 

Fig. 5.4.  Crystal orientation maps measured by EBSD analysis obtained for Fe-0.1C-

5Mn steel as-quenched at 950 oC a), 1050 oC b), and 1100 oC c), and Fe-0.1C-8Mn steel 

as-quenched at 950 oC d), 1050 oC e), and 1100 oC f). 
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a) 

 

b) 

 

Fig. 5.5.  X-Ray diffraction patterns of Fe-0.1C-5Mn, and Fe-0.1C-8Mn steels as-

quenched at 1050 oC. a) is the comparison between before and after deformations for each 

steel. b) is the enlarged view of Fe-0.1C-8Mn steel as-quenched at 1050 oC before 

deformation. 
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Fig. 5.6.  Average grain sizes of prior austenite as-quenched Fe-0.1C-5Mn and Fe-0.1C-

8Mn steels. Error bars represent the standard deviation. 
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Fig. 5.7.  Average appearance widths of martensitic block of as-quenched Fe-0.1C-5Mn 

and Fe-0.1C-8Mn steels. Error bars represent the standard deviation. 
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5.3.3 ミクロ ex-situ DIC 引張試験 

 Fig. 5.8 a)，b)に 5Mn-1050Q 鋼，c)，d)に 8Mn-1050Q 鋼の結晶方位マップとミ

クロ ex-situ DIC 引張試験で取得した引張方向に平行な全ひずみの分布をそれぞ

れ示す．結晶方位マップ a)とひずみの分布 b)，結晶方位マップ c)とひずみの分

布 d)はそれぞれ同視野である．マクロな引張方向は�方向（紙面横方向）である．

マクロ DIC 引張試験及びミクロ ex-situ DIC 引張試験で取得したひずみの平均値

は，5Mn-1050Q 鋼でマクロひずみ 0.014 のとき，ミクロひずみ 0.017，8Mn-1050Q

鋼でマクロひずみ 0.015 のとき，ミクロひずみ 0.020 である．ひずみが小さいた

め，公称応力-公称ひずみと真応力-真ひずみの差は小さいと考えている．Fig. 5.2

に示した真応力-真ひずみ線図から，すべての試料でマクロには均一伸び以下の

ひずみ状態にあると判断する．両試料で楕円 H で示すようなブロックの長手方

向に平行なひずみの集中（局所ひずみ）が見られた．しかしながら，8Mn 鋼で

は，局所ひずみの集中が 5Mn 鋼に比べて明瞭ではなく，比較的均一に変形して

いるように見える． 
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Fig. 5.8.  Crystal orientation maps measured by EBSD analysis obtained for Fe-0.1C-

5Mn steel a) and Fe-0.1C-8Mn steel c) as-quenched at 1050 oC before tensile deformation, 

and corresponding engineering total strain distributions parallel to tensile direction 

measured by DIC analysis obtained at an average microscopic engineering strain of 0.017 

b) for Fe-0.1C-5Mn steel as-quenched at 1050 oC, and at an average microscopic 

engineering strain of 0.020 d) for Fe-0.1C-8Mn steel as-quenched at 1050 oC. 

 

5.4 考察 

 ラスマルテンサイト鋼の加工硬化挙動に及ぼすマンガンの影響を考察する．

本章では，加工硬化量を引張強度と降伏強度の差と定義した．まず引張強度に対
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する固溶強化の影響を評価する．Takaki ら[24]が報告している引張強度への炭素

の固溶強化の影響と，Allain ら[33]が報告している摩擦応力へのマンガンの固溶

強化の影響をまとめると，炭素とマンガンの添加による引張強度の変化量Δ��,ßi 

MPa は（5.1）式で表すことができる．実験で得られた真応力の引張強度に対応

する真ひずみ��,ßiを用いれば（5.2）式に示すように（5.1）式を真応力の式に変

換できる． 

 

à��,ßi = 2560 × �gUá + 33 × �â� 
5.1
 

à��,ßi = à��,ßi ∙ expS��,ßiT = \2560 × �gUá + 33 × �â�^ expS��,ßiT 
5.2
 

 

ここで，�g，�â�はそれぞれ炭素とマンガンの質量パーセント濃度%である．3Mn

鋼を基準とすると（5.2）式は次のように書き換えられる． 

 

à��,ßi' = \2560 × �gUá + 33 × �â�^ expS��,ßiT − 678 
5.3
 

 

Table 5.1 に 3Mn 鋼，5Mn 鋼，8Mn 鋼のà��,ßiの計算値と実験値を示す．実験値

は 3Mn-1050Q 鋼，5Mn-1050Q 鋼，8Mn-1050Q 鋼についての値である．5Mn 鋼に

ついては計算値と実験値がほぼ同じである．それに対して，8Mn 鋼では，計算

値と実験値が大きく異なる．したがって，5Mn 鋼に対する 8Mn 鋼の引張強度の

上昇は炭素，マンガンによる固溶強化のみでは説明できない． 
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Table 5.1.  Comparison of tensile strength (true stress) changes of calculation and 

experiment. 

Specimen name 
Tensile strength change 

(Calculation) à��,ßi'  
Specimen name 

Tensile strength change 
(Experiment) 

3Mn steel Reference 3Mn-1050Q steel Reference 

5Mn steel +31 5Mn-1050Q steel +35 

8Mn steel +98 8Mn-1050Q steel +390 

 

 一方，降伏強度を見ると，ラスマルテンサイト鋼中の残留オーステナイトは，

加工を受けるとラスマルテンサイトへ変態するため，一般的に，残留オーステナ

イトを含むラスマルテンサイト鋼は，フルラスマルテンサイト鋼に比べて，降伏

強度や 0.2 %耐力が低く，加工硬化率と伸びが大きい．ラスマルテンサイト鋼で

は，ラス間に非常に硬いフィルム状の残留オーステナイトが数 vol. %存在し，

マクロな力学特性，特に変形初期の力学特性に作用することが報告されている

[29, 40, 45, 94, 95]．Fig. 5.5 に示したように引張前の 8Mn-1050Q 鋼には少量の残

留オーステナイトが存在する．しかしながら，Morsdorf ら[26]の報告及び Fig. 5.5

から，残留オーステナイトは変形初期に変態してしまい，塑性変形中の加工硬化

には影響しないと考えられる． 

 以上のことから，加工硬化挙動に及ぼすマンガンの影響を考察するためには，

変形の素過程を詳細に調査する必要がある．ここではまず，ミクロ的に引張方向

への単軸引張応力状態にあると仮定し，すべり系としてj0 1 1k〈1 1 1〉及び

j1 1 2k〈1 1 1〉を選んだ場合の Schmid 因子とマクロな引張方向に平行なひ

ずみの大きさ（局所ひずみ）について，5Mn-1050Q 鋼と 8Mn-1050Q 鋼で解析を

行った．Table 5.2 に各ブロックの Schmid 因子の最大値とその性格（すべり系，

ラス面内すべり系 or ラス面外すべり系），及びミクロ ex-situ DIC 引張試験で得
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られた局所ひずみを示す．ラス面内すべり系に含まれる晶癖面すべり系につい

ても考慮した．ここで晶癖面はj0 1 1k面を仮定した．ここで局所ひずみは全

ひずみである． 

 5Mn-1050Q 鋼では，ラス面内すべり系かつ晶癖面すべり系に属する

j0 1 1k〈1 1 1〉の Schmid 因子が最大となるブロック 4，6，8 で，ミクロ ex-

situ DIC 引張試験で観察した視野の局所ひずみの引張方向成分の平均値（視野平

均）の 1.5 倍程度の局所ひずみが見られた．一方，8Mn-1050Q 鋼では，ラス面内

すべり系に属するj1 1 2k〈1 1 1〉のSchmid因子が最大となるブロック3で，

視野平均の 1.5 倍程度の局所ひずみが見られた．また，5Mn-1050Q 鋼では，すべ

り系に関わらず，ラス面内すべり系の Schmid 因子が最大となるブロック 1，2，

10 で，局所ひずみが視野平均よりも小さかった．これらのことから，ラス面内

すべり系の Schmid 因子が最大となるブロックでも，必ずしもすべりが集中する

わけではないことがわかる． 

 5Mn-1050Q 鋼では，すべり系に関わらず，ラス面外すべり系の Schmid 因子が

最大であるブロック 3，5，7，9 の局所ひずみは視野平均の半分もしくは視野平

均と同等である．8Mn-1050Q 鋼では，すべり系に関わらず，ラス面外すべり系

の Schmid 因子が最大であるブロック 2，4，5，8，9 の局所ひずみは視野平均と

同等か小さい．しかしながら，5Mn-1050Q 鋼のように視野平均の半分以下であ

るような極端に小さなひずみを持つブロックはない．また，8Mn-1050Q 鋼では，

ラス面外すべり系に属するj0 1 1k〈1 1 1〉の Schmid 因子が最大であるブロ

ック 1，6，7，10 の局所ひずみは視野平均よりも大きく，最大で視野平均の 2 倍

であった．これらのことから，8Mn-1050Q 鋼では，ラス面外すべり系の Schmid

因子が高いブロックでも大きなひずみが生じていることがわかる． 
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 ブロック間の局所ひずみを比較すると，5Mn-1050Q 鋼では，大きな局所ひず

みを持つブロックと小さな局所ひずみを持つブロックが交互に存在し，その結

果として不均一な様相を呈している．8Mn-1050Q 鋼のブロック間の局所ひずみ

の変化は 5Mn-1050Q 鋼に比べて穏やかであり，比較的，均一である． 
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Table 5.2.  Relationship between Schmid factor and engineering total strain parallel to the tensile 

direction of Fe-0.1C-5Mn steel as-quenched at 1050 oC at an average microscopic engineering strain 

0.017 and Fe-0.1C-8Mn steel as-quenched at 1050 oC at an average microscopic engineering strain 

0.020. 

Specimen name Block 
Maximum 

Schmid factor 

Character of 
maximum 

Schmid factor 

Engineering total 
strain parallel to 

the tensile direction 

5Mn-1050Q steel 

1 0.341 

1 2M 1
æ1M 1M 1Mç 

In-lath 
0.009 

2 0.469 

0 1M 1M
æ1 1M 1ç 

In-lath (Habit) 
0.018 

3 0.486 

2M 1M 1
æ1 1M 1ç 

Out-of-lath 
0.009 

4 0.472 

1 0 1
æ1 1 1Mç 

In-lath (Habit) 
0.021 

5 0.480 

1M 1M 2M
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.012 

6 0.466 

1M 0 1
æ1 1M 1ç 

In-lath (Habit) 
0.022 

7 0.480 

2M 1M 1
æ1 1M 1ç 

Out-of-lath 
0.017 

8 0.470 

1 1 0
æ1 1M 1ç 

In-lath (Habit) 
0.028 

9 0.473 

2M 1M 1
æ1 1M 1ç 

Out-of-lath 
0.014 

10 0.365 

1 2M 1
æ1M 1M 1Mç 

In-lath 
0.016 

8Mn-1050Q steel 

1 0.491 

1 0 1
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.028 

2 0.491 

1 0 1
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.020 

3 0.477 

1 2M 1
æ1M 1M 1Mç 

In-lath 
0.027 

4 0.491 

1 0 1
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.018 

5 0.479 

0 1 1M
æ1M 1M 1Mç 

Out-of-lath 
0.016 

6 0.479 

0 1 1M
æ1 1M 1Mç 

Out-of-lath 
0.024 

7 0.491 

1 0 1
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.030 

8 0.492 

0 1 1M
æ1 1M 1Mç 

Out-of-lath 
0.015 

9 0.475 

1M 2 1
æ1 1 1Mç 

Out-of-lath 
0.015 

10 0.484 

0 1 1M
æ1 1M 1Mç 

Out-of-lath 
0.027 
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 Fig. 5.9 にミクロスケール DIC で取得した平均ひずみが 0.017 である 5Mn-

1050Q鋼とミクロスケールDICで取得した平均ひずみが0.020である8Mn-1050Q

鋼の局所ひずみの度数分布を示す．5Mn-1050Q 鋼に比べて，8Mn-1050Q 鋼の方

がひずみ分布の偏差が小さいことが分かる．5Mn-1050Q 鋼では，ラス面内すべ

り系の Schmid 因子が高いブロックにひずみが集中し，ラス面外すべり系の

Schmid 因子が高いブロックにはひずみが生じにくいことで，度数分布が広がり

を持つと考えられる．それに対して，8Mn-1050Q 鋼ではラス面内すべり系の

Schmid 因子が高いブロックに加えて，ラス面外すべり系の Schmid 因子が高いブ

ロックにもひずみが生じることで各ブロックが比較的均一に変形する結果，度

数分布の広がりが小さくなることが推測される．Harjo ら[72, 89]は，引張方向に

応じて変形しにくい hard orientation と変形しやすい soft orientation があり，特に

hard orientation が加工硬化と深く関係すると主張している．8Mn 鋼では，変形に

大きな応力が必要である hard orientation，すなわちラス面外すべり系でも変形が

生じ，5Mn 鋼に比べて加工硬化率が大きくなったと考えられる．したがって，

8Mn 鋼には，ラス面内すべり系だけが活動することを抑制し，ラス面外すべり

系の活動を促進するミクロ組織因子が存在することが予想される．SEM 及び

EBSD 法による観察では，マンガン濃度を変えても旧オーステナイト粒径や見か

けのブロック幅，残留オーステナイトに明確な変化はなかったため，TEM 及び

SPED 法を用いて，ラス内部の観察を行った．Fig. 5.10 に FIB 加工でサンプリン

グした 5Mn-1050Q 鋼と 8Mn-1050Q 鋼の TEM 明視野像を示す．また，Fig. 5. 11

に 8Mn-1050Q 鋼で見られたラス内の微細な双晶の TEM 明視野像と回折像を示

す．どちらの試料でも，ラス内に微細な双晶が観察された．この双晶は双晶面を

j1 1 2k，せん断方向を〈1 1 1〉としたものである．ラス内の微細な双晶は，

1960 年代に Das ら[96]によって確認されており，炭素やマンガン，クロムの増
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加に伴い，双晶の量が増加することが報告されている．Ping ら[97, 98]と Liu ら

[99]は，極低炭素鋼及び低炭素鋼のラス内の微細な双晶を TEM で観察し，ラス

の長手方向を分断する short twin とラスの短手方向を分断する long twin がある

ことを報告している．Sugiyama ら[100]は，マンガン濃度 1 %の低炭素鋼を超高

圧電子顕微鏡，SEM 及び EBSD 法で観察し，ラス内の微細な双晶を SEM 及び

EBSD 法で観察できることを示し，FIB 加工を用いて 2 面解析を行っている．し

かしながら，この双晶と力学特性の関係は未だ不明である．今回の観察では，

5Mn 鋼，8Mn 鋼の両方で矢印 A，B で示すような long twin が見られた．これに

対し，8Mn 鋼では矢印 C で示すような short twin も観察された．TEM 試料を作

製する際に FIB を用いたことがこれらの twin の生成に影響していないことを確

認する為に，電解研磨で作製した 5Mn-950Q 鋼と 8Mn-950Q 鋼についても TEM

による観察を行った．その結果，long twin は 5Mn-950Q 鋼と 8Mn-950Q 鋼の両

方で，short twin は 8Mn-950Q 鋼でのみ観察され，FIB で作製した試料の観察結

果を再現した．これらの双晶の方位解析を行うために SPED 法を用いて 8Mn 鋼

のミクロな結晶方位情報を取得した．Fig. 5.12 に 8Mn-1050Q 鋼の short twin を含

む領域の結晶方位マップを示す．また，Fig. 5.13 に双晶境界の有無によるすべり

の差異を模式図で示す．母相のラスと双晶は，大角の双晶境界を持つため，ラス

長手方向の転位の運動を阻害する．そのため，変形により高い応力が必要となり，

本来，活動しにくいラス面外すべり系が活動し，その結果，加工硬化率が上昇す

ることが考えられる．以上の観察結果から，マンガン濃度が 5 %から 8 %に増加

した際に生じる引張強度や加工硬化量の急激な上昇は，ラス内の微細な双晶に

よるラス面内すべりの抑制によって面外すべりが誘起された結果であると予想

される． 
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Fig. 5.9.  Comparison of engineering total strain distributions parallel to tensile direction 

measured by DIC analysis obtained at an average microscopic engineering strain of 0.017 

for Fe-0.1C-5Mn steel as-quenched at 1050 oC, and at an average microscopic 

engineering strain of 0.020 for Fe-0.1C-8Mn steel as-quenched at 1050 oC. 
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a) 
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b) 

 

Fig. 5.10.  Bright field images obtained by TEM. Fe-0.1C-5Mn a) and Fe-0.1C-8Mn b) 

steels as-quenched at 1050 oC. Arrows A in a) and B in b) indicate long twins. Arrows C 

in b) indicate short twins. 
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a) 

 

b)     c) 

  

d) 

 

Fig. 5.11.  Bright field image a) and diffraction patterns b-d) of Fe-0.1C-8Mn steel as-

quenched at 1050 oC obtained by TEM.  
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   a)        b) 

 

Fig. 5.12.  Bright field image a) obtained by TEM and corresponding crystal orientation 

map b) measured by SPED analysis obtained for Fe-0.1C-8Mn steel as-quenched at 1050 
oC. Arrow A in b) indicates a short twin. Blue lines in b) are twin boundaries. 

 

 

Fig. 5.13.  Schematic of the inhibition of slip by the twin boundaries. 

 

5.5 小括 

 種々の温度から焼入れしたマンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼の引

張試験とミクロ組織観察，DIC 法によるミクロ組織レベルのひずみ分布を調査

し，以下の知見を得た． 

1. オーステナイト化温度が真応力-真ひずみ線図に与える影響は，組成の変化が

真応力-真ひずみ線図に与える影響に比べて小さい．8Mn 鋼の加工硬化率は，

3，5Mn 鋼に比べて大きい． 

2. ミクロスケール DIC で計測した平均ひずみ約 0.02 におけるミクロスケール

のひずみ分布は，5Mn 鋼ではラスマルテンサイトブロック境界近くでラス面
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内すべりに起因すると考えられるひずみが集中しているのに対し，8Mn 鋼で

はそのようなひずみの集中は顕著ではない． 

3. ラス内の微小な双晶の内，ラスの長手方向を分断する双晶（short twin）は，

8Mn 鋼でのみ観察された． 

4. Short twin は，ラス長手方向の転位の運動を阻害すると考えられる．Short twin

がラス面内すべりを抑制することで、より高い応力が必要なラス面外すべり

を誘起し，加工硬化率の上昇に寄与する可能性がある． 

 なお，本章の内容は論文化されている[101, 102]． 
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第 6 章 総括 

 本研究では，ラスマルテンサイト鋼のミクロ組織と塑性変形能の関係を明ら

かにするために，ニッケルとマンガンをそれぞれ含む低炭素ラスマルテンサイ

ト鋼の電子顕微鏡によるミクロ組織観察，力学試験（マクロ DIC 引張試験，ミ

クロ in-situ DIC 引張試験，ミクロ ex-situ DIC 引張試験，単純せん断試験）を行

った． 

 第 3 章では，ミクロ組織レベルのひずみ分布を考慮できる改良 CCA モデルを

用いて，ニッケルとマンガンをそれぞれ含む低炭素ラスマルテンサイト鋼の引

張試験及び単純せん断試験から得られる応力-ひずみ線図を再現した．また，局

所不均一変形挙動に対応する全ひずみの分布と塑性加工によるその発展も定性

的に再現できることがわかった． 

 第 4 章では，ニッケルを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼について，ミクロ

in-situ DIC 引張試験で得られたミクロ組織レベルのひずみを結晶弾塑性論に基

づいて解析し，以下の知見を得た． 

1. EBSD 法から得られた結晶方位と DIC 法から得られた 2 次元ひずみから，

平面応力状態を仮定することで，3 次元における応力とひずみを算出し，各

すべり系の活動割合を見積もる方法を提案した． 

2. 位置ごとの応力とひずみの関係として，実験的に(I)応力とひずみの両方が大

きいもしくは小さい位置，(II)応力が小さく，ひずみが大きい位置（soft 

orientation），(III)応力が大きく，ひずみが小さい位置（hard orientation）の 3

種類があることを確認した． 

3. Soft orientation である位置では，主として晶癖面すべり系を含むラス面内す

べり系，hard orientation である位置では，主としてラス面外すべり系の活動

が優先されることが，提案した計算手法により示唆された．さらに，hard 
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orientation である位置では，ラス面外すべり系だけではなく，ラス面内すべ

り系も優先度が高まっており，ひずみを引き起こしている主たるすべり系が

頻繁に変化し得ることがわかった．また，soft orientation と hard orientation の

中間である位置が粒界付近に見られた．粒界付近は，粒界でひずみが止めら

れたり，隣接する結晶粒で生じたひずみの影響を受けたりする．そのため，

変形の連続性を維持するために，高い応力が必要となるとともに，巨視的な

単軸応力状態から乖離した応力モードとなり，Schmid 因子が低いラス面外

すべりも活動しやすくなったと考えられる． 

 第 5 章では，マンガンを含む低炭素ラスマルテンサイト鋼のマンガン濃度に

よる加工硬化能の差を明らかにするために，ミクロ組織観察とマクロ DIC 引張

試験，ミクロ ex-situ DIC 引張試験を行い，以下の知見を得た． 

1. オーステナイト化温度が真応力-真ひずみ線図に与える影響は，組成の変化が

真応力-真ひずみ線図に与える影響に比べて小さい．8Mn 鋼の加工硬化率は，

3，5Mn 鋼に比べて大きい． 

2. ミクロスケール DIC で計測した平均ひずみ約 0.02 におけるミクロスケール

のひずみ分布は，5Mn 鋼ではラスマルテンサイトブロック境界近くでラス面

内すべりに起因すると考えられるひずみが集中しているのに対し，8Mn 鋼で

はそのようなひずみの集中は顕著ではない． 

3. ラス内の微小な双晶の内，ラスの長手方向を分断する双晶（short twin）は，

8Mn 鋼でのみ観察された． 

4. Short twin は，ラス長手方向の転位の運動を阻害すると考えられる．Short twin

がラス面内すべりを抑制することで、より高い応力が必要なラス面外すべり

を誘起し，加工硬化率の上昇に寄与する可能性がある． 
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 本研究では，近年，盛んに行われているミクロ組織レベルの DIC 引張試験を

主軸として得られたデータを理論やモデルに基づいて解析した．ミクロ組織レ

ベルの DIC 引張試験を行っている先行研究の多くは，特徴的な点の定量的な解

析もしくは，ある領域の視覚に基づく定性的な解析に基づくものがほとんどで

あった．銀ナノ粒子を DIC 法のランダムパターンとして用いることで，マルテ

ンサイトブロック内部のひずみを精細に測定することができた．さらに，DIC 法

と EBSD 法それぞれから得られるデータを相似変換によってコンピュータ上で

高精度に結合し，大規模データとした．複数の方法から得られる精細なデータ群

を結合し，1 つの大規模データとして扱えるようになったことが，本研究の第一

歩であった．この大規模データの定量的な解析から得られている知見は上述の

通りである．しかし，この大規模データには，さらなる知見が眠っているように

思う．今後も研究を継続し，ラスマルテンサイト鋼のミクロ組織と塑性変形能の

関係の理解を進めたい． 
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 皆様へのお礼の前に，修士課程，博士課程での生活を振り返らせていただきた

い．私の修士課程はコロナウイルス感染症による様々な制限とともに始まった．

髙橋先生の九州大学への着任も同時であった．研究室を立ち上げようにも登校

はできず，最初の数か月はオンラインでの勉強会であった．しかし，この期間に，

金属学の基礎を復習し，マルテンサイト変態の結晶学など，実験だけやっていて

は触れなかったであろう理論を学ぶことができた．博士課程への進学を決めた

のは，修士 1 年の冬だったと思う．髙橋先生，中島先生のご定年と私が博士号を

取れるタイミングがちょうど同じで，博士号を取るなら今しかないと思ったこ

とが決め手だった．もちろん，あくまでスムーズに取れた場合の話で，スムーズ

にいかなければ指導教員が途中で変わるというリスクは存分にあった．また，巷

で言われているように博士号を取ると仕事に困るという話や博士課程在学中の

金銭面も気にしなかったわけではない．このことについては，私本人よりも両親

がかなり心配したようである．しかし，久留米工業高等専門学校に入学して以来，

私がお世話になった社会人の方の相当数が博士であったし，博士号の取得を目

指す中島・光原研究室の先輩，九州大学や久留米工業高等専門学校の同期が大勢

いたので，少なくとも就職についてはあまり心配しなかった．博士課程では，先

生方のご紹介や学協会での活動を通して，産官学の研究者や九州大学内外の博

士課程の学生と交流させていただき，就職についての心配は皆無になった．金銭

面については，手当たり次第に奨学金や博士支援プログラムに応募したかいも

あり，科学技術振興機構 次世代研究者挑戦的研究プログラム，日本学生支援機

構 第一種奨学金，日本国際教育支援協会 三菱商事科学技術学生奨学金を受

給することができた．また，博士課程 1 年では，久留米工業高等専門学校の先生

方のご紹介により，久留米市立牟田山中学校で技術・家庭科技術分野の非常勤講
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師をさせていただいた．さらに博士課程 3 年に進級するタイミングで，久留米

工業高等専門学校機械工学科の助教として採用いただき，就職・金銭面の不安が

まったくなくなった．人との出会いはもちろん，就職にしても，金銭面にしても，

非常に恵まれた博士課程を送らせていただいた．これは，私の実力というよりも，

運や周りの方々のお陰であると思う．あまりにも運が良かったと感じており，こ

の後の人生が恐ろしくもある．今後は，これまでいただいてきたお陰をお返しし

ていきたいと思う． 

 修士課程，博士課程で，中島・光原研究室（現 光原研究室），髙橋・樋渡・

林研究室の 2 つの研究室に所属したことで，多くの先生，職員の方にお世話に

なった．髙橋先生には，研究とは何かということを教えていただいた．「良いも

のを作ることは企業がすること．大学がすることは，なぜそういう特性になるの

かを明らかにすること．」という先生のお言葉は，今後の研究テーマを決める上

での中心に置きたい．先生には，多くの学協会講演会に連れて行っていただき，

国内外の第一線の研究者をご紹介いただいた．京都で開催された ISSS 2024 で

は，髙橋先生の指導教員である Bhadeshia 先生とお会いした．私の発表に質問い

ただき，写真を撮っていただいたことは一生忘れないと思う．また，博士課程に

在学しながら，中学校での非常勤講師や久留米工業高等専門学校への就職をお

許しいただいたことにとても感謝している．中島先生は，ご定年の 1 年前に国

立高等専門学校機構の理事になるため，九州大学をご退職された．定年よりも早

く退職されたことに加え，国立高等専門学校機構の理事という，久留米工業高等

専門学校で働く予定の私にとっては，上司になられるということに驚いた．九州

大学では，総合理工学府の長として，研究室外でのお仕事が多く，先生とお会い

する場は研究室の懇親会であった．懇親会の後は先生を奥様の待つお宅までお

送りすることが定例であった．樋渡先生には，日本製鉄フェローとして大変お忙
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しい中，主にラスマルテンサイトの変形についてご議論いただいた．元フェロー

の髙橋先生，現フェローの樋渡先生，私という 3 人の議論では，度々，私がつい

ていけず，私はこの場に必要だろうかと思っていた．しかし，この議論を通して，

実験データを理論で考察するということがわかったように感じる．未だ，実験デ

ータを理論で考察するということができるようになったとは，断言できない．今

後も鍛錬を積みたい．林先生には，議論はもちろん，試料の準備，予備データの

ご提供，発表の手続きなど，様々なことでお世話になった．私の発表について，

厳しい評価をいただいたこともある．しかし，そのことがきっかけで発表の方法

や準備を改善することができ，その後の発表では，企業の方から面白いとお声掛

けいただいた．光原先生には，主査として研究はもちろん，装置の管理や学内手

続きなどで大変お世話になった．中島先生ご退職後は，研究室の中心として，学

生一人一人に温かく接し，指導されている．私は，就職による社会人博士への変

更という前例のないことを行ったため，ご心配，ご迷惑をおかけした．山﨑先生

は，コロナウイルス感染症により活動が制限されている間に，工学研究院へ異動

された．そのため，直接，ご議論いただいた回数はそれほど多くない．しかし，

先生が採られたデータや作られた解析手法によって私は研究を進めることがで

きた．藤村先生には，マルテンサイトラス内の微細双晶を TEM で観察いただく

とともに，TEM の扱い方を教えていただいた．研究室での業務は，半年間であ

ったにもかかわらず，私の研究を大きく進めていただいた．研究室秘書の石川様，

藤井様，森田様には，事務手続きや出張の手配，いろいろな相談など公私ともに

お世話になった． 

 研究室外の九州大学の教職員の方，共同研究をしていただいた日本製鉄の方

にも大変お世話になった．波多先生，工学研究院の田中先生には副査をしていた

だいた．波多先生には，普段使用する電子顕微鏡や総合理工学特別考究第二でも
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お世話になった．田中先生には，先生が日本鉄鋼協会「若手金属材料研究者の交

流」フォーラムで講演された際や学協会での懇親会の際にお世話になった． 

 久留米工業高等専門学校には，入学以来，現在までお世話になっている．専攻

科修了時には，「いつか教職員として戻って来れたらいいな」と漠然と思ってい

た．まさか，博士課程在学中に助教として採用いただけるとは夢にも思っていな

かった．博士号取得のため，機械工学科の先生方をはじめ，多くの先生，技術職

員，事務職員の方々に様々な面でご配慮いただいた．授業や部活動で関わってい

る学生は，私の拙く，旧式の授業や指導に困惑することも多いと思う．私は，教

室という一つの空間に学生と教員が集まり，教員の板書を学生がノートに写す，

資料は紙で配布するという古いやり方をしている．板書が多い，検図が厳しいと

いう声も聞こえている．しかし，少なくとも計算を主とする科目や製図では，実

際に手を動かして書く（描く）ということが最も学習効果が高いと思っている．

また，教室や部室に学生が集まることそれ自体に意義があると思っている．上手

く言語化できないが，オンラインでは得られないことが必ずある． 

 日本鉄鋼協会，日本熱処理技術協会では，多くの研究者，技術者の方にお会い

し，研究に関する知見を深めることができた．特に，博士 2 年生から参加させて

いただいている日本鉄鋼協会「若手金属材料研究者の交流」フォーラムでは，新

進気鋭の若手研究者の方とご議論いただき，とてもよい刺激をいただいている． 

 修士課程，博士課程を過ごす上で，同世代の研究室内外の仲間の存在も重要で

ある．髙橋・樋渡・林研究室の 1 期生は，木之下君，坂口君，私の 3 人であっ

た．コロナウイルス感染症による制限の中，中島・光原研究室の同期とも一緒に

研究し，充実した日々を過ごした．博士課程の先輩として，出口博士，徳澄博士

には，研究や博士号取得の手続きで相談相手になっていただいた．中島・光原研

究室，髙橋・樋渡・林研究室の先輩や後輩とは，研究はもちろん，様々な行事を
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一緒に行った．私は残念ながら力になれなかったが，ソフトボール大会の常勝研

究室であることを誇りに思う．2023 年度には，九州大学筑紫キャンパス学生協

議会の会長をさせていただいた．協議会では，様々な専門分野の学生と交流した．

また，教職員，協議会会員の方々と協力し，CSS-EEST 25th を開催した．中学卒

業後，5 年ないし 7 年間を共に過ごした久留米工業高等専門学校機械工学科の同

期，ロボットコンテスト部の先輩，同期，後輩との交流は今でも続いている．毎

月のオンライン飲み会や年数回の飲み会を大変楽しみにしている．機械工学科

の同期やロボットコンテスト部の先輩，同期，後輩には，多くの博士課程進学者

がいる．現状を報告し合い，励まし合って来られたことは大変幸せであった． 

 私は，家族の中で初めて高等教育を受けた．大学院に進んだのは，私の知る限

り，親族の中で初めてである．高等専門学校，大学院と決して普通ではない進路

を選んだことで多くの心配をかけたと思う．両親，祖父母は物心両面で支えてく

れた．妹や親族，小中学校の友達，地域の方々に応援していただいた．お付き合

いしている青木麻穂さんとは，お互いの家を行き来はしても，遊びに行くことは

ままならなかった．持ち帰った仕事をすることに理解を示してくれたことにと

ても救われた．麻穂さんのご家族には，おいしい料理で迎えていただいた． 

 これまでお世話になった数え切れないほど多くの方々に最大級の謝意を表す

る．紙面の都合で一人一人のお名前は割愛させていただくことをご了承いただ

きたい．これからは，これまでお世話になった方々に恩返しすることはもちろん，

日本や世界の平和のために人生を送りたいと思う． 

 

2024 年 12 月吉日 

久留米工業高等専門学校旭町宿舎にて記す． 

上野虎太郎 


