
1.　緒　　　言

　カーボンニュートラル実現への可能性を秘めたエネルギー
媒体である水素は，特に 2000年代以降，深刻化する環境問題
と化石燃料枯渇への対応に迫られる国際社会の期待を背負う
存在として，注目を集めてきた．しかしながら，水素利用設備
の中で過酷な水素侵入環境下で長期間使用される構造用金属
材料にとって，水素脆化（水素原子の侵入による強度，延性，
その他力学特性の劣化）［1,2］に対する懸念は，今なお未解決
の技術課題として残されたままである．水素利用設備の代表

である燃料電池自動車用の水素ステーションでは，高圧水素
ガスとの接触による水素の侵入が想定される配管，継手，バル
ブ，ディスペンサーノズルなどの部材に，Fe–Cr–Niを主成分
とする 300系のオーステナイト系ステンレス鋼が使用されて
いる．面心立方（FCC）結晶構造を母相とするオーステナイト
鋼は，塑性変形に伴う体心立方（BCC）または稠密六方（HCP）
構造への相変態をきっかけに水素脆化を生じるが，FCC母相
が変形中も安定に維持される場合，他の鉄鋼材料を凌駕する
優れた水素脆化への耐性を示す［3–8］．このことから，現在
稼働中の水素ステーションにおいては，安定オーステナイト
鋼に分類される JIS–SUS316や SUS316Lを中心に，Niまたは
それに準じた FCC安定化元素の下限添加量（Ni当量）に厳格
な規制を定めた中で，適合材料の選定と運用がなされている
［9,10］．
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As for the alloying additions of carbon (C) and nitrogen (N), the involvement of solute hydrogen (H) in face-centered-cubic (FCC) Fe-Cr-
Ni-based austenitic steels causes considerable magnitude of solid solution-hardening. Notably, the strengthening ability of these three interstitial 
elements is almost comparable to each other, although H is significantly smaller than C and N in its atomic size. The present paper overviews the 
phenomenology of such H-induced solid solution-hardening and its underlying rationales in commercial 300-series Fe-Cr-Ni austenitic steels after 
uniform H-charging in pressurized gaseous H2 environment at elevated temperatures. The effects of H concentration, deformation temperature, 
strain rate, and chemical composition of the alloy, as well as the thermal activation process of deformation, are extensively reviewed based mainly 
on the authors’ recent works. Potential roles of three key factors: 1) solute drag of H atmosphere around a dislocation; 2) H-diffusion-controlled 
glide of dislocation core; and 3) the presence of H-substitutional complex, are discussed in light of the conventionally established theories of 
dislocation dynamics and plasticity. The H-induced solid solution-hardening is maximized when the factors 1) and 2) (i.e., dynamic interactions 
between diffusible H and mobile dislocation) exert primary contributions to the flow stress. This fact is attributed to the exclusively high mobility of 
H atoms in austenite lattice even at around an ambient temperature, which is not the case for C and N that remain immobile during the deformation. 
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　優れた耐水素脆化特性の反面，常温下における安定オース
テナイト鋼の降伏強度は，通常 200–300 MPaに過ぎない．こ
の値は，構造物に幅広く使用される中炭素鋼や低合金鋼の降
伏強度（400–800 MPa）に比べて著しく低く，故に部材の許容
応力低下と肉厚の増加を招いている．炭素・窒素の添加によ
る固溶強化［11–15］，γ’（Ni3（Al,Ti））相や VCなどの炭化物析
出による分散強化［16,17］，結晶粒の微細化［18,19］は，オー
ステナイト鋼の有効な高強度化手段として長年の研究対象と
なってきたが，このうち固溶強化は，他の全ての強化機構と
の加算が可能［20］な最も基本的強化手法であるといえよう．
侵入型元素の 1種である水素は他の元素と同様にFCC材料の
固溶強化を引き起こす反面，延性低下というトレードオフを
伴うことが通例であった［8,21,22］が，一方で著者らは近年，
SUS310Sや SUS309Sなど特定種の安定オーステナイト鋼に
高濃度の水素を添加すると，材料本来の延性を損なうことな
く，降伏強度や引張強度が水素濃度に比例して大きく上昇す
ることを見出した［23–25］．特筆すべきことに，この際の水素
による降伏強度の上昇量は，同一原子濃度の炭素や窒素を添
加した場合に匹敵する（Fig. 1）．
　水素が引き起こす顕著な固溶強化（以下，水素固溶強化と呼
ぶ）と，それに関連した塑性変形抵抗の上昇は，水素ガスと
の接触面（水素の侵入起点）で負荷応力が最大となる高圧ガス
配管などの部材において，材料の自発的強化と破壊の抑止，
さらには金属疲労への耐性向上因子［26］としても働くことが
期待される点において，その応用価値は大きい．しかしなが
ら，1960年代以降，純 Ni ［27–29］，Ni合金［21,30,31］，オー
ステナイト鋼［32–34］，さらに最近ではハイエントロピー合
金［22,35］など様々な FCC材料で同様の事象が報告されてき
たにも関わらず，水素固溶強化の特徴とその発現に係る潜在
機構については，研究の開始から半世紀以上が経過した現在
でも理解に不足がある．特に，固溶強化が侵入型元素周辺の
格子ひずみと転位との力学的相互作用に起因するという最も
基本的な一般論 ［36,37］を踏まえれば，炭素や窒素よりも遥
かに原子半径が小さな水素が同レベルの固溶強化をもたらす
という特異現象の究明は，侵入型元素による FCC合金固溶
強化についての従来説を見つめ直し，さらなる本質に迫るた

めの重要な命題であるといってもよい．著者らは前述の発見
以来，Fe–Cr–Niオーステナイト鋼における水素固溶強化に
対する水素濃度，温度，ひずみ速度，合金成分の影響の現象
論的な把握に加え，これら各パラメータへの依存性を矛盾な
く説明可能な包括的モデルの構築を目指して，マクロな力学
試験と原子シミュレーションの両面から研究を継続してきた
［23,24,38–41］．本稿では著者らが積み上げてきた最新の知見
を関連情報と紐付けながら概説し，独自に構築した水素固溶
強化モデルのコンセプトと，残された研究課題について現状
を述べる．

2.　水素固溶強化の現象論的特徴

2.1　水素による格子ひずみと固溶強化の水素濃度依存性

　転位や粒界など格子欠陥への偏析を考えない場合，炭素，
窒素，水素，これら 3種全ての侵入型固溶元素は，FCC結
晶格子中の八面体位置（Oサイト）を占める（Fig. 2）．単純な
剛体球モデルを用いると，300系ステンレス鋼におけるオー
ステナイトの Oサイト半径は 52–53 pmであり，これに比べ
て炭素や窒素の共有結合半径は約 70 pmと大きい［42］．実際
には金属原子と侵入型元素との結合状態や相互作用の影響が
あるため，この近似がどこまで正確かという疑問は残るが，
オーステナイト中の炭素や窒素の場合には原子 1個あたり
ΔV = 8.6×10−3 nm3程度の体積膨張が，X線回折で実測され
ている［43］．Ohkuboらは Fe–17Cr–12Ni–0.8Mn （mass%） を主
成分とするオーステナイト鋼に種々の侵入型／置換型元素を
添加し，合金元素による格子定数変化の大小と固溶強化量に
良い相関があることを報告した［13］．また，同様の傾向は，
Marshallの著書内にも明確に示されている［44］．後述のよう
に，侵入型元素と金属元素間の複合体など他の因子の存在が
指摘されてはいる［11,12,45,46］ものの，炭素・窒素原子周辺
の格子ひずみが固溶強化に一定量の寄与を果たしていること
は，否定のできない事実であろう．実験的に測定された結晶
構造中の原子間距離データを基に各原子の半径を推定した
Slaterの文献［42］によれば，水素原子の共有結合半径は 30 pm
にも満たない（Fig. 2）．著者らは 7600 at ppmの水素を一様に

Fig. 1 Solid solution-hardening in Fe-Cr-Ni austenitic stainless steels by various concentrations of 
carbon ［11,12,51］, nitrogen ［11,12,51］, and hydrogen ［24,33,34,38,50］ at ambient temperature.
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固溶させた 310S（Fe–24Cr–19Ni）鋼のバルク試料に対して中
性子線回折測定を実施し，水素原子 1個あたりによる体積膨
張が ΔV = 2.27×10−3 nm3であることを明らかにした［47］．こ
の測定値は炭素・窒素による格子膨張の約 1/4であり，他の
研究者による測定例［48］や原子シミュレーションの結果［49］
とも概ね一致する．
　Fig. 1は，幅広い組成の Fe–Cr–Niオーステナイト鋼にお
いて室温下で測定された水素による降伏応力（0.2%耐力）上
昇量の元素濃度依存性［24,33,34,38,50］を，炭素・窒素に対
する実験結果［11,12,51］と併せて整理したグラフである．水
素による固溶強化量は水素濃度の 1乗に比例し，窒素による
強化量には僅かに及ばないものの，炭素と同等か，あるいは
それよりも大きい．このことは，水素固溶強化が，格子ひず
みに加えて他の内在的因子にも由来することを示す明確な証
拠である．なお，Fig. 1に掲載したデータ点の大部分は，高
温・高圧水素ガス環境への長時間曝露によって一様に水素添
加を施した試料で測定されたものであり，添加できる最大水
素量は 10000 at ppm（1 at%）以下に限られている．これに対し
て Abrahamと Altstetterは 310S鋼の薄膜試料に陰極電解法で
~10 at%の水素を添加して降伏応力を測定している［33］が，彼
らのデータでは，水素量 5 at%を境に，固溶強化量が飽和傾

向を示す結果が得られている．

2.2　温度・ひずみ速度の影響

　格子ひずみ場による抵抗を含め，固溶元素による短範囲（数
原子間距離）の障害を転位が乗り越えて運動するプロセスは，
原子の熱振動の補助を受けた熱活性化過程として一般に取り
扱われる［52］．このことから，溶質原子の濃度に加え，固溶
強化の特性に影響を与える因子として調査の対象とされるパ
ラメータは，変形温度とひずみ速度（一定量の変形を起こすた
めに与えられた時間的猶予）である．
　Fig. 3に，173–423 Kの温度範囲で著者らが取得した，310S
鋼（水素濃度 7300–7600 at ppm）における応力–ひずみ線図，
および降伏応力の温度・ひずみ速度への依存性［38］を示す．
Fig. 3（b）から見て取れるように，降伏応力の絶対値は水素添
加の有無に関わらず，温度低下に従って単調に上昇する．こ
の傾向は，同鋼材中の降伏点近傍における転位運動に対し，
熱活性化過程が強く寄与していることを示す．一方，水素固
溶強化（水素添加材と未添加材との降伏応力の差分）が有意と
なるのは 400 K以下の温度域（Fig. 3（c））であり，固溶強化量
は温度低下に対して上昇傾向にはあるものの，300 K付近で
ピークを示す．また特徴的な点は，この 300 K付近におけるひ
ずみ速度の影響である．ひずみ速度を 5×10−5/sから 5×10−7/s
へと遅くした場合，水素による降伏応力の上昇量は大きく減
少し，これは熱活性化過程の観点では温度の上昇に相当する．
一方，5×10−5/sから 5×10−3/sへと速くした際にも，固溶強化
量は再度減少傾向を示し，結果として 5×10−5/s付近でピーク
をとる．このような室温近傍かつ特定のひずみ速度で固溶強
化が最大となる点は，炭素や窒素には見られない水素固有の
特徴といえる．
　固溶強化が温度やひずみ速度に対して単調ではない依存性
を示す事象は，固溶元素の拡散と絡めて議論されることが多
い［52–54］．Fig. 4には，実験的に測定されたオーステナイト
中の炭素［55–57］，窒素［58–60］および水素［8,61,62］の拡散係
数 Dと，拡散係数から算出される各元素のジャンプ頻度 vを
以下の式に基づいて示した．Fig. 2 Configuration of octahedral site (O-site) in FCC austenite lattice 

according to the simple rigid sphere model and covalent radius of interstitial 
solute atoms (C, N, H) ［42］. （online color）

Fig. 3 Effects of temperature and strain rate on the characteristics of solid solution-hardening in Type310S (Fe-24Cr-19Ni) austenitic 
steel with (7300-7600 at ppm) and without hydrogen ［38］. (a) true stress-strain curves; (b) yield strength as a function of temperature; and 
(c) hydrogen-induced increase in yield strength at different temperatures and strain rates.
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𝐷𝐷 𝐷 𝐷𝐷0 exp(−
𝐸𝐸D

𝑅𝑅𝑅𝑅 )  （1）

𝑣𝑣 𝑣 24𝐷𝐷
𝑎𝑎2  （2）

ここで，D0は頻度因子，EDは格子間拡散の活性化エネルギー，
Rは気体定数，Tは温度，aは格子定数である．なお，文献
に掲載された炭素・窒素の拡散係数の実験値は 700 K以上，
水素については 400 K以上の温度範囲に限られていることか
ら，それ以下の温度に対するデータは，高温域で実測された
D0と EDの数値を基に外挿されたものであることを注意して
おく．オーステナイト中の炭素・窒素の拡散は水素に比べる
と 7桁以上遅く，300 Kでのジャンプ頻度は 10–4回／s，また
はそれ以下でしかない．対して水素の場合，300 Kでのジャ
ンプ頻度は 105回／sと極めて大きく，室温下でも非常に高速
で材料中を拡散できる状態にある．水素の拡散能力が 300 K
における炭素・窒素と同等にまで低下するのは 200 K以下の
低温域であるが，200 K付近は Fig. 3（c）において，水素によ
る固溶強化量が室温における最大値から減少傾向に転じる温
度域に相当する．このことは，室温下での水素固溶強化の顕
在化に対して，変形中の動的な水素拡散が重要な役割を果た
していることを意味する．水素拡散が果たす役割の詳細につ
いては後述するが，以下ではその実用上の重要性も鑑み，室
温における水素固溶強化に主眼を置いて話を進める．

2.3　合金元素の影響

　水素固溶強化は水素濃度に線形比例（Fig. 1）するため，ガス
相から侵入してくる水素による強化を効果的に発現させるた
めには，与えられた温度・ガス圧力の下でより多くの水素を
固溶できる，すなわち水素固溶度（Solubility）の大きい材料設
計を施す必要がある．この点において，オーステナイト中に
含まれる置換型合金元素が果たす役割は大きい．
　水素ガス環境における金属材料中の熱平衡水素濃度 CSは，
Sievertsの法則に従って決定される［63］．

𝐶𝐶S = 𝐾𝐾𝐾𝐾 1/2  （3）

ここで，Kは水素ガスの温度と水素の溶解エネルギーを含む
材料依存のパラメータ，fは理想気体からの乖離を考慮した
水素ガスの散逸能（fugacity）であり，次式で定義される［63］．

𝑓𝑓 𝑓 𝑓𝑓 exp(
𝑃𝑃 𝑃𝑃
𝑅𝑅𝑅𝑅 )  （4）

式（4）において，Pは水素ガスの圧力，bは定数（15.84 cm3/mol 
［63］）である．一般に Kの温度依存性は弱いため，特定の温
度と圧力の水素ガス中における CSは，f1/2に比例するものと
近似して差し支えない．
　著者らは様々な Cr・Ni含有量のオーステナイト鋼に対し
て同一水素ガス環境条件下での水素固溶特性を調べ，熱平衡
水素濃度が合金中の Cr含有量と強い相関にあることを見出
した［24］．Fig. 5は，水素固溶量の決定パラメータとして Cr
量（mass%）と f1/2の積をとり，著者ら自身の調査結果［24,64］
と文献［34,50,64］から得られる水素固溶量のデータを整理し
たものである．水素固溶量は Cr・f1/2と良い比例関係を示し，
多くの合金のデータが同一の直線状に収束する．Type330や
XM19など，数種の材料は直線関係から逸脱してしまってい
るが，これらは基本成分 Fe–Cr–Niに加えて Si，Mn，Moな
どを比較的多く含む合金であり，水素の固溶特性に Cr以外の
異種成分の影響が少なからず含まれていると推測される．
　Moriyamaらは Cr量と水素固溶量との相関を第一原理計算
の視点から明らかにするため，FCC鉄中の八面体位置を取り
囲む 6個の Fe原子の一部を Cr /Niで置換し，水素溶解エネ
ルギー Eab（1個の水素原子を固溶させるために必要なエネル
ギー）の変化を調べている［41,65］．Fig. 6に，Cr/Ni原子によ
る Eabの変化と，Eabを構成する力学的エネルギー（水素原
子の侵入に伴う弾性ひずみエネルギー：Elastic energy）と化学
的エネルギー（電子密度分布の変化などに伴うエネルギー：
Chemical energy）それぞれの変化を示す．Fig. 6（a）からわか
るように，Eabは Ni，Crのいずれによっても低下する傾向に
あるが，低下させる能力は Crの方が圧倒的に大きい．また
Fig. 6（b）においては，特に Cr原子への置換によって化学的エ
ネルギーが大幅に低下する一方で，力学的エネルギーには大
きな変化は見られない．この結果は，水素と Cr間に強い電気

Fig. 4 (a) Diffusivity and (b) jump frequency of carbon ［55–57］, nitrogen ［58–60］, and hydrogen ［8,61,62］ in austenitic steels as a 
function of temperature, reproduced from the literature data.（online color）
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化学的な親和性があること，ひいては合金中の Crが増えるこ
とで材料が水素を固溶し易くなることを明確に示しており，
Fig. 5の実験傾向を合理的に説明する．他の研究者が行った計
算では，程度の差はあるものの，Mnや Alなどの置換型元素
にも同様の傾向が見出されている［66,67］．水素固溶強化の有
効利用を目指した合金設計を施す上で，これら計算科学によ
る水素–置換型合金元素間の相互作用に係る情報は，今後増々
重要になってくるものと思われる．また実験的観点では，内
部摩擦法による緩和型ピーク測定を用いた先行研究が興味深
い．Asanoら［68,69］およびGavriljukら［70］のグループは水素
添加した複数種の Fe–Ni，Fe–Cr–Ni，Fe–Cr–Ni–Mn合金にお
いて Snoekピークの存在を見出し，Gavriljukら［70］はこれを
水素–置換型元素間の相互作用による正方ひずみ（Tetragonal 
distortion）に由来すると結論付けている．
　Fig. 1の傾向に従い，Cr量が大きい合金では，特定のガス
圧力・温度条件下で水素添加した場合の固溶強化量も必然的
に大きくなる．これが単純な水素濃度の増加そのものに起因
するのか，あるいは水素–Cr間相互作用の影響を受けてのも
のかは，現状明らかでない．水素固溶強化の利活用と全容把
握に向け，今後の解明が待たれる部分である．

3.　 水素固溶強化を支配する水素原子－転位間の相互	
作用

　以上，第 2節では，水素固溶強化の水素濃度，温度，ひず
み速度，合金成分への依存性について，解明済みの実験・解
析事実と特徴的な点を概説した．第 3節では水素固溶強化を
司る潜在機構へと議論を展開するが，最終的に構築される固
溶強化モデルは，前節で列挙した事象を相互に矛盾なく説明
し得るものでなければならない．特に，室温かつ特定のひず
み速度でピークを示す固溶強化の特徴（Fig. 3）に関しては，既
に述べたように変形中の動的な水素拡散が要点となる．
　炭素が拡散可能な温度域で Cottrell雰囲気［71］を形成する
ように，拡散能の大きい水素（Fig. 4）は室温付近でも短時間で
転位の芯または応力場へと偏析する［2,72］．ひずみ速度（転位
の運動速度）が十分に低い場合，これらの偏析水素は運動する
転位に連れられて材料中を移動する．このことは直接的観察
例こそないものの，様々な間接的実験（例えば変形させながら
の水素透過試験［73］）や原子シミュレーション［74］によって
立証されてきたことである．

Fig. 5 Thermal equilibrium hydrogen concentration in Fe-Cr-Ni-based alloys as a function of the product between Cr 
content (mass%) and the fugacity of hydrogen gas ［24,34,50,64］.

Fig. 6 Change in (a) H-absorption energy, effective average of H-absorption energy (effective H-absorption energy), (b) 
elastic energy, and chemical energy when Fe atoms surrounding an O-site are replaced by Cr and Ni. The round and diamond 
in (a) represent the H-absorption energy and the effective H-absorption energy, respectively. Red and blue arrows in (b) show 
elastic and chemical energy, respectively ［41,65］. （online color）
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3.1　水素雰囲気による Solute drag効果

3.1.1　理論式による予測
　Cottrellと Jaswonは，転位に引き摺られて材料中を移動す
る溶質原子の雰囲気が，転位運動の抵抗（Solute drag）となり
得ることを理論計算の結果から初めて指摘した［75］．彼らの
理論はその後 Hirthら［37,76］や Yoshinagaら［77,78］によって
高度化され，雰囲気中の溶質原子分布の詳細や，転位運動
速度 vdおよび溶質原子濃度と抵抗力（Drag force）の強さを結
びつける具体的関係式が導かれるとともに，最近では Sills
ら［79,80］によってオーステナイト中の水素への適用が試み
られている．なお，本 3.1節での議論全般については，連続
体力学での近似が成立する転位芯外部の弾性応力・ひずみ場
に特化したものであることを注意しておく．転位芯と水素と
の相互作用問題については，次の 3.2節にて取り扱う．
　Sillsらは転位が定常速度で運動している状態を仮定し，溶
質原子雰囲気による Solute dragの寄与を支配する無次元化転
位運動速度として，以下のパラメータ Qを導いた［80］．

𝑄𝑄 𝑄
𝑣𝑣d𝛽𝛽

4𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷  （5）

ここで，kは Boltzmann定数，βは溶質原子による体積膨張
ΔVを含む転位–溶質原子間の相互作用パラメータである．あ
る溶質元素種と温度条件におけるDrag forceの有無と大小は，
この Q値によって決まる．Sillsらの解析結果に従えば，Drag 
forceは概ね 0.01 < Q < 100を作用範囲とし，Q = 1付近での最
大値を境に，Qの増加・低下に従って減少する［80］．一方，
Q > 100または Q < 0.01では，転位が雰囲気を置き去りにし
て運動する（Breakaway limit），または雰囲気が平衡分布のま
ま転位に追従する（Equilibrium limit）ため，Drag forceは発生
しない．式（5）を，可動転位密度 ρmとひずみ速度 ε̇を結びつ
ける Orowanの式（ ̇𝜀𝜀 𝜀 𝜀𝜀m𝑏𝑏𝑏𝑏d /𝑀𝑀T：bは Burgersベクトル，MT

は Taylor因子）に代入すると，次の式（6）を得る．

̇𝜀𝜀 𝜀 4𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄
𝑀𝑀T𝛽𝛽

𝜌𝜌m𝑏𝑏  （6）

　Fig. 7は，オーステナイト鋼中での刃状転位に対して，水素
の拡散速度（Fig. 4）とΔVおよび式（5），式（6）を基に，ひずみ速
度変化に伴う Q = 0.01，Q =1，Q =100の遷移を，ρm =1011/m2，

ρm =1012/m2，ρm =1013/m2の 3条件に対して温度の関数とし
て描いたグラフである（計算の詳細については文献［38］を参
照）．実際の実験データと比較するにあたって ρmの実測が
困難であることは難点ではあるが，FCC材料（Cu ［81］や 304
鋼［82］）の場合，可動転位の密度は降伏応力の前後において
1011/m2オーダーから 1013/m2以上へと急激に増加すること
が，Orowanの式と Bailey–Hirschの式（𝜎𝜎 𝜎 𝜎𝜎𝜎𝜎𝜎𝜎√𝜌𝜌：σは流動
応力，αは転位性格と材料に依存した定数，Gは剛性率，ρは
全転位密度）を基にした応力–ひずみ曲線のモデリングによっ
て示されている．したがって，Fig. 7（a）–Fig. 7（c）はそれぞれ，
降伏応力を迎える前～後の挙動を表現していると考えても差
し支えはない．Fig. 7から読み取れるように，水素固溶強化が
最大となるひずみ速度 5×10–5/sの条件は，300 K付近におい
て Q = 1の直上近傍にあり，降伏後に可動転位密度が 1013/m2

を超えるにつれて Q = 0.01側へと向かう．この結果は，Drag 
forceが降伏時に最大値を迎え，その後変形の進行とともに減
衰することを意味しており，簡易的計算ではあるものの，降
伏応力ピークの現出（Fig. 3（c））に対して水素雰囲気の Solute 
dragが一定量の寄与を果たしていることを示唆する．加えて
Solute dragに関する多くの理論式では，Drag forceは溶質原子
の平均濃度に比例する［37］．このことは，室温での水素固溶
強化が水素量に比例する（Fig. 1）理由の 1つではないかと思
われる．

3.1.2　Solute dragの寄与を示す実験結果
（1）　降伏後における固溶強化量の変動
　ここでは理論式によって示唆された水素雰囲気の Solute 
dragについて，その存在を示す実験事実をいくつか紹介した
い．Fig. 8は，Fig. 3に示したものと同一の 310S鋼の試験片
において，水素添加材と未添加材の流動応力の差分（固溶強化
量）を真ひずみに対してプロットしたものである［38］．373 K
以上の温度では水素固溶強化が降伏後も継続して作用する
が，特徴的な点として 298 K・ひずみ速度 5×10–5/sでは，降
伏後から真ひずみ 0.05程度にかけて，約 60 MPaから 30 MPa
強へと固溶強化量の緩やかな減少が認められる．このことは，
当該の変形条件において降伏後のQ値が 1から 0.01へと遷移
し，Drag forceが徐々に減衰するという前述の議論（Fig .7）か

Fig. 7 Strain rate characterizing dynamic hydrogen-dislocation interactions, which are defined by Q = 100, 1, and 0.01 in eq. (5) and 
(6), as a function of temperature ［38］. Mobile dislocation density, ρm, is parametrically set as (a) 1011, (b) 1012, and (c) 1013/m2. The 
hatched areas denote the temperature and strain rate ranges where drag force by solute atmosphere is feasible to emerge.
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ら自ずと理解されよう．すなわち，ここで測定された 30 MPa
弱の固溶強化量の減少分が水素雰囲気による Drag forceの寄
与分に相当することを，この実験結果は物語っている．その
裏付けとして，降伏前の状態が Fig. 7中にハッチングした領
域の外または外縁近傍に位置する変形条件では，そのような
降伏後の連続的かつ明瞭な固溶強化量の低下は観測されない
（Fig. 8）．
　Fig. 8では流動応力の差分をとったために上記のような応
力低下を確認できたが，実際の応力–ひずみ線図上では加工硬
化の影響が大きいため，流動応力の絶対値は降伏後もひずみ
とともに単調増加することには留意されたい．ただし，たとえ
応力–ひずみ線図上で明白ではなくとも，Drag forceからの解
放に伴う固溶強化量低下の影響は，降伏後の一時的な加工硬
化率の低下として観測することができる［38］．Nishidaらはそ
のような加工硬化挙動の特徴を，310S鋼に加えて 309S，316L
など複数の鋼種で確認している［24］．これらの事実から，水
素雰囲気による Solute dragは，多くの Fe–Cr–Niオーステナ
イト鋼に共通して現れる普遍的現象といえるであろう．最近
McDowellらは 316L鋼を対象に水素の影響を取り入れた結晶
塑性有限要素法解析を行い，降伏点前後での Drag forceの変
動を考慮することで，実験で得られる応力–ひずみ曲線を精度
良く再現することに成功している［83］．
　可動転位密度の急増と平均転位運動速度の減少がもたらす
応力低下は，BCC金属や LiFなどの共有結合性結晶に見ら
れるような，いわゆる Johnston–Gilman（J–G）理論［84］に依拠
した降伏点現象の一種と捉えてもよい．一般に転位運動速度
の応力依存性は vd = Aτm（τはせん断応力，Aと mは定数）の
べき乗則で表記されるが，係数 Aが大きく転位易動度の高
い FCC金属では，一度応力が臨界値を超えて転位源からの
転位運動と増殖が開始すると，ミクロな塑性ひずみ速度が外
部から印加された巨視的ひずみ速度を瞬時に上回ってしまう
ため，J–G機構による応力低下は発生しない（増殖支配の降
伏）［85］．一方 Horiuchiと Yoshinagaは Al–Mg合金において，

Solute dragが働く，かつ加工硬化が小さい高温では，Drag force
による転位易動度の低下によって明瞭な降伏点が現れること
を見出し，これを高温降伏点現象（High temperature yield point 
phenomenon）と名付けている［86,87］．Fig. 8に示した著者ら
の結果は，Yoshinagaらが報告した現象が室温下で拡散する水
素によって生じたものであり，水素雰囲気による転位易動度
の低下（係数 Aの低下）が，増殖支配の降伏を易動度支配の降
伏へ変化させた結果といえるのではないだろうか．実際に，
陰極電解法で 1 at%を大きく超える水素を 310S鋼に添加し
た Abrahamと Altstetterの実験［33］では，室温・ひずみ速度
5.5×10–5/sの条件で降伏点の発現が認められ，これは Fig. 8の
ような応力低下現象が，高い水素濃度によって一層顕在化し
たものと判断できる．なお，炭素鋼における降伏点のように，
降伏時の応力低下は溶質原子雰囲気による固着から転位が離
脱した場合にも発生し得る．その場合，応力低下はひずみ速
度に関係なく発現するはずであるが，Fig. 8における室温の
結果では，高ひずみ速度の 5×10–3/sにおいて応力低下現象は
消失する．このことは，室温下での水素による転位固着が有
意でないことを示す．
　降伏後の変形を議論する際にもう 1点留意すべきは，転位
の蓄積と加工硬化特性への水素の影響である．純 Niや Ni合
金など一部の FCC材料では，水素による転位組織形態や転位
セルサイズの変化が観察されており［21,88–90］，これらが降
伏後の流動応力に与える影響が無視できない．しかしながら，
著者らがオーステナイト鋼に対して行った透過型電子顕微鏡
による転位組織観察［39］や中性子線回折による転位密度の測
定［47］，さらには変形後水素を脱離させての硬度測定［91］で
は，少なくとも 20%程度までの低～中ひずみ域において，転
位蓄積・組織発達に対する有意な水素の影響は認められてい
ない．したがって本稿内で議論している Fe–Cr–Niの場合，降
伏後の流動特性の変化は，個々の転位の易動度に対する水素
の影響のみによるものと近似してよいであろう．
（2）　Strain rate sensitivityの変化
　Solute dragの存在を示すもう 1つの実験証拠は，ひずみ速
度感受性指数（Strain rate sensitivity）Sの測定結果である．著者
らは 7600 at ppmの水素を添加した 310S鋼に対して，室温で
のひずみ速度急変試験（変形中，ひずみ速度を 10倍へと急増
させる試験）を行った［40］．Fig. 9（a）には例として基準ひず
み速度（Base strain rate：10倍へと急増させる前の速度）10–4/s
の下で測定された応力–ひずみ線図を示すが，図中の各線図
において，応力が急上昇している部分はひずみ速度を基準
値からその 10倍に急増させたとき，応力が急下降している
箇所は 10倍から基準値へと戻した際の挙動にそれぞれ該当
する．このような応力変動を複数の基準ひずみ速度の下で測
定し，ひずみ速度急増時の流動応力上昇量 ∂τ（FCC多結晶の
Taylor因子 MT = 3.06を用いて垂直応力をせん断応力に変換）
を， 𝑆𝑆 𝑆 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 ln ̇𝜀𝜀として真ひずみに対して整理したグラフを
Fig. 9（b）に示した．水素添加材では未添加材よりも S値が全
体的に上昇する傾向にあるが，この理由については次節以降
を参照されたい．
　Fig. 9（b）中の水素添加材では，S値が基準ひずみ速度と真ひ
ずみの両方に大きく依存していることが目に付くであろう．

Fig. 8 Magnitude of solid solution-hardening in Type310S (Fe-24Cr-19Ni) 
steel containing 7600 at ppm H at various temperatures and strain rate ［38］.
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特に基準ひずみ速度 10–3/sと 10–4/sの条件では，降伏後から
真ひずみ 0.1程度にかけて，約 1 MPa → 4 MPaへと，S値の
急激な上昇が見られる．これが Solute dragに関連することを
示すため，Fig. 10（a）には，温度を室温に固定した状態で横軸
を可動転位密度にとり，Fig. 7の計算結果を再整理した．降伏
直後の低ひずみ域での可動転位密度を ρm = ~1012/m2程度，そ
れ以降の変形後期をρm = 1013/m2オーダーと見積もれば，基準
ひずみ速度 10–3/s，10–4/s，10–5/sから各々の 10倍へと急変さ
せる操作は，Fig. 10（a）中に記入した上向き矢印に相当する．
これらの矢印を Drag forceとひずみ速度の関係を表す曲線上
に転記すれば，Fig. 10（b）, Fig. 10（c）のような模式図が描かれ
る．ここで注目すべきは，低ひずみ域（Fig. 10（b））における基
準ひずみ速度 10–3/sおよび 10–4/sの条件が，ひずみ速度の急
増に伴って Drag forceが急激に失われる状態になっているこ
とである．Solute dragの影響がない場合に水素添加材が本来
もつ S値が変形後期の実測値：3–4 MPa（この高い S値の要因
については後述）だとすれば，Fig. 9（b）で変形初期に見られる
1 MPa程度の低い S値は，ひずみ速度急増による Drag force
の消失分が差し引かれたものと考えるべきである．実際，ひ
ずみ速度急増に伴う Drag forceの変動がほとんどないと想定
される基準ひずみ速度 10–5/sの条件では，変形初期における
S値の変動量も小さい（Fig. 9（b））．これに対して Fig. 10（c）か
らもわかるように，変形後期ではひずみ速度を 10–3/sまたは
10–4/sから 10倍にすることで， Drag forceが逆に大きく上昇
する状態にあることが見込まれる．このことは，変形の進行
とともに Drag forceの S値への寄与が負から正へと徐々に切
り替わることを示唆しており，Fig. 9（b）で認められる S値の
遷移挙動を矛盾なく説明する．基準ひずみ速度 10–3/sでは，
変形初期の状態が Q = 100の境界線により近い（Fig. 10（a））た
め，上述の負から正への切り替わりに対して 10–4/s条件より
も多くのひずみを必要とする．この理由により，Fig. 9（b）中
における 10–3/s条件の水素添加材の曲線は，初期の S値急増
部分が 10–4/sよりも全体的に高ひずみ側へと平行移動したよ
うな形態をとる．

3.2　転位運動の熱活性化過程

　室温・ひずみ速度 5×10–5/s付近での降伏応力ピークに対し
て水素雰囲気の Solute dragが寄与していることは，ここまで
の議論から事実と思われる．一方，Drag forceが消失する変形
後期，あるいは降伏時点でDrag forceが既にゼロと想定される
ひずみ速度 5×10–7/s（Fig. 10（a）参照）においても，水素による

Fig. 10 (a) Strain rate range, where H atmosphere exerts drag force against 
dislocation motion, as a function of mobile dislocation density. (b) and (c) 
schematically correlate the situations in strain rate jump tests under different 
base strain rate with the magnitude of drag force ［40］.

Fig. 9 (a) Examples of true stress-strain curves during strain rate jump test of Type310S steel at room temperature and (b) the 
measured strain rate sensitivity as a function of strain ［40］.
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固溶強化量は依然として有意である（Fig. 3（c））．また，Fig. 9
（b）でも既に触れたが，水素添加材では S値，すなわちひずみ
速度上昇に伴う流動応力増分が未添加材よりも大きい．この
ことは，水素雰囲気全体と転位との相互作用に加え，個々の
水素原子が短範囲（熱的）障害物としての性質をもって固溶強
化を生んでいることを示す．

3.2.1　短範囲（熱的）障害物の克服を伴う転位運動
　一般に Fig. 11のような模式図で表されるとおり，短範囲障
害物が分散したすべり面上を運動する場合，転位は外力と原
子の熱振動，双方の助けを借りて障害物を乗り越える［52］．
Fig. 11（c）からも明らかなように，この際熱振動によって供給
されるべきエネルギー ΔGは，転位線に作用しているせん断
応力 τ*の関数として，以下のように記述される．

Δ𝐺𝐺 𝐺 𝐺𝐺𝐺0 − 𝜏𝜏∗𝑉𝑉  （7）

ここで，ΔG0は τ* = 0における障害物固有の活性化エネル
ギー，Vは活性化体積であり，熱活性化の過程で転位が掃い
た面積（活性化面積 A：個々の障害物の幅 d×平均分散間隔 L）
とBurgersベクトル bの積V = bdL（Fig. 11）で定義される［92］．
また，τ*は有効応力とも呼ばれ，材料に負荷されている流動
応力 τから，温度・ひずみ速度に依存しない内部応力成分 τμ

を差し引いたものである（τ = τ* + τμ）．式（7）より，以下の関
係性が自明であろう．

𝑉𝑉 𝑉 𝑉 𝜕𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝜕𝜕∗ |𝑇𝑇

 （8）

一方，有効応力 τ*，熱振動エネルギー ΔGの下での結晶のせ
ん断ひずみ速度 γ·は，転位の振動数，障害物の分散間隔 Lお
よび可動転位密度 ρmからなる定数を γ·0として，Arrheniusの
速度論式に従う［36,52］．

̇𝛾𝛾 𝛾 𝛾𝛾𝛾0 exp(− Δ𝐺𝐺
𝑘𝑘𝑘𝑘 )  （9）

式（9）両辺の対数をとって ΔGについて整理し，式（8）右辺に
従って有効応力について微分すれば，

𝑘𝑘𝑘𝑘
𝑉𝑉

= 𝜕𝜕𝜕𝜕∗

𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾
= 𝜕𝜕𝜕𝜕

𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾  （10）

となり，式（10）右辺は，3.1.2節（2）で示したひずみ速度感受
性指数 𝑆𝑆 𝑆 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 ln ̇𝜀𝜀と等価である．このことから，Vと Sは

互いに逆比例関係にあるという重要な理論式が導かれる．な
お，式（10）中で τ*が τへと置き換わっているのは，内部応力
τμのひずみ速度微分がゼロとなるためである．

3.2.2　水素による活性化体積の減少
　短範囲障害物の性質を理解するには，障害物のサイズと分
散状態に関する情報を与える Vの測定が有効であり，その
ための応力緩和試験やクリープ試験など，塑性変形の過渡特
性を利用した熱活性化解析が頻繁に用いられてきた［52,93］．
Fig. 12には，著者らが ~7600 at ppmの水素を添加した 310S
鋼に対して行った応力緩和試験における応力–ひずみ線図の
一例と，緩和挙動の理論式フィッティングによる活性化体積
Vの測定結果を示す［39］（Vの具体的算出方法については他
の文献［94,95］を参照）．水素添加材の特徴としてまず挙げる
べきは，一定時間内（ここでは 30 s）の応力緩和量が，未添加
材と比べて明らかに大きくなっている点である．また FCC材
料の一般的挙動として，Vはひずみの増加とともに減少する
が，水素添加材では水素濃度が増加するにつれて Vのひずみ
依存性が弱まり，変形過程全体を通して Vの低下が著しい．
式（10）に従えば，Fig. 12（b）の傾向はひずみ速度感受性指数 S
が水素によって上昇したことに相当する．これは，Fig. 9（b）
に示した水素による S値の全体的上昇の再現に他ならない．
　Vの具体的数値としては，障害物が Peierlsポテンシャルな
どの格子摩擦の場合に 100 b3以下，溶質原子の場合には数
10–数 100 b3，林転位との交切の場合には数 100–数 1000 b3が
報告されている［85,96］．FCC材料ではPeierlsポテンシャルが
無視できるほど小さいことを考えると，Fig. 12（b）で測定され
た 100–200 b3の値は，水素および他の合金元素を含む溶質原
子，さらには林転位が，変形の律速因子であることを示す．

3.2.3　短範囲障害物としての水素の影響の抽出
　3.2.1項では障害物が 1種類のケースを対象に転位の熱活性
化運動を議論したが，実材料では障害物が複数種含まれる場
合が多いことに加え，林転位など変形中にも新たな障害物が
導入される（Fig. 13（a））．そのような複雑な系の中で水素の役
割を明らかにするためには，活性化体積に影響を与える他因
子の寄与を適切に取り除いた上で，水素による変形特性変化
を抽出しなければならない．

Fig. 11 (a) Schematic drawing of the movement of a dislocation line through the field of short-range obstacles on its slip plane. 
(b) magnifies the process overcoming single obstacle via thermal activation, while (c) denotes the side view of (b) and the physical 
sense of activation parameters.

Fe-Cr-Niオーステナイト鋼における水素固溶強化の現象論と潜在機構 295第　10　号



　Kocks ［97］とMulford ［98］は，Haasen ［99］の文献にある有
効応力成分の整理方法に着眼し，複数種の障害物が混在する
中で，各障害物の寄与を分離する方法を提案した．短範囲障
害物が 2種類の場合，彼らはまず，各々の障害物種による流
動応力への寄与 τ1と τ2が，互いに線形加算則にあることを仮
定した．

𝜏𝜏 𝜏 𝜏𝜏1 + 𝜏𝜏2  （11）

このような線形加算則が成立するのは特定のケースに限ら
れるが，比較的高濃度の固溶元素と林転位の組み合わせ
（Fig. 13（a））は，その典型例である［92,97,100］．以下，固溶元
素による寄与を τf，林転位の寄与を τdと表記する．τが τfと
τdの線形加算である場合，その微分値であるひずみ速度感受
性指数 Sにも，各成分の加算則が成り立つ．

𝑆𝑆 𝑆 𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾

=
𝜕𝜕𝜕𝜕f

𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾
+

𝜕𝜕𝜕𝜕d
𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾

=
𝜕𝜕𝜕𝜕f

𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾
+

𝜕𝜕 ln 𝜏𝜏d
𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾

𝜏𝜏d  （12）

式（12）右辺第 2項の変換において， 𝜕𝜕 ln 𝜏𝜏d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾 𝛾 𝛾𝛾𝛾 ln 𝜏𝜏d/𝜕𝜕𝜕𝜕d)(𝜕𝜕𝜕𝜕d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾𝛾 𝛾 𝛾𝛾𝛾𝛾𝛾d)(𝜕𝜕𝜕𝜕d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾𝛾
𝜕𝜕 ln 𝜏𝜏d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾 𝛾 𝛾𝛾𝛾 ln 𝜏𝜏d/𝜕𝜕𝜕𝜕d)(𝜕𝜕𝜕𝜕d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾𝛾 𝛾 𝛾𝛾𝛾𝛾𝛾d)(𝜕𝜕𝜕𝜕d/𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾𝛾であることに留意されたい．また，

τdは加工硬化による流動応力増分に相当するため，材料の降
伏応力を τyとすると，

𝑆𝑆 𝑆
𝜕𝜕𝜕𝜕f

𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾
+

𝜕𝜕 ln 𝜏𝜏d
𝜕𝜕 ln ̇𝛾𝛾 (𝜏𝜏 𝜏 𝜏𝜏y)  （13）

と書ける．さらに式（10）において S ∝ 1/Vであることを考慮す
ると，固溶元素と林転位それぞれに由来する Vの各成分を Vf

および Vdとして，式（13）は以下のように変換される．

 
1
𝑉𝑉

= 1
𝑉𝑉f

+ 1
𝜏𝜏d𝑉𝑉d

(𝜏𝜏 𝜏 𝜏𝜏y)  （14）

したがって，引張試験の過程で測定された Vの逆数，または
その比例関係にある S値を τ−τyに対してプロットすれば，縦
軸切片は Vに対する固溶元素の影響を，傾きは林転位の寄与
を反映する．この整理方法は Haasen plot（Fig. 13（b））と呼ば
れ，固溶強化合金，析出強化型合金など，広範な材料の強化
機構分離に応用されている［98,101–105］．
　降伏応力が非常に小さく林転位以外の短範囲障害物を含ま
ない，すなわち式（13）, 式（14）の右辺第 1項 ≈ 0の Niや Ag
など FCC純金属の場合，Haasen plotは原点付近を通過する

Fig. 13 Schematic drawings of (a) the movement of dislocations through the field of two different types of obstacles 
(e.g., solute atoms and forest dislocations) and (b) corresponding Haasen plot, where strain rate sensitivity (or inverse 
activation volume) is plotted against stress.

Fig. 12 (a) True stress-strain curves during the stress-relaxation tests of Type310S steel at room temperature and (b) the 
measured activation volume under various hydrogen concentrations ［39］.
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直線となる［98,106］．この直線性を，Cottrell–Stokesの法則
［106,107］と呼ぶ．Haasen plotの直線性は式（14）中で τdと Vd

の積が定数であることを意味するが，これは加工硬化量を示
す τdがBailey–Hirschの式に従って ρ1/2と比例関係にあるのに
対し，活性化体積の林転位成分 Vdは林転位同士の平均間隔
ρ–1/2に比例するためである（Fig. 13（a）参照）．
　Fig. 14には，Fig. 12の応力緩和試験で測定された活性化体
積を式（10）によって S値に変換することで得られた，310S鋼
における Haasen plotの一例［39］を示す．水素未添加の場合，
Haasen plotは正の縦軸切片をもつ直線となり，Cottrell–Stokes
則を満足する．この正の縦軸切片，つまり式（13）, 式（14）の右
辺第 1項は，合金中に元より含まれる Cr，Ni，Si，Cなどの
固溶元素が協働して担っているものと見てよい．一方の水素
添加材では，Haasen plotの直線性は維持されているものの，
水素濃度の増加に伴って次の 2つの特徴が現れる：（i） 縦軸切
片の増加；（ii） 傾きの減少．これらのうち（i）切片の増加は，
材料本来の正の切片に，短範囲障害物としての水素の影響が
上乗せされた結果である．水素未添加状態からの切片の変化
と，その水素濃度依存性を指標とすることで，他の合金元素
や林転位の影響を除外した上で，水素固有の影響を議論する
ことができる．
　Haasen plotにおける切片の増加は，個々の転位の熱活性化
運動に係る Vfが減少したことに相当する（式（14））．これは物
理的には，障害物のサイズ dと分散間隔 L（Fig. 11）の両方，ま
たはいずれかが減少したことを意味し，塑性変形を律速する
転位の熱活性化過程が，水素の導入に伴って，より局所的な
領域で生じるようになったことを示す．また，（ii）傾き減少の
要因については現時点で明確ではないが，変形の熱活性化過
程に対する林転位の寄与が小さくなった，つまりは変形の律
速過程が，水素という新たに導入された障害物を転位が乗り
越えるプロセスへと変化した結果と，著者らは考えている．

3.2.4　水素固溶強化と活性化体積の Stress equivalence
　Fig. 14（b）に示すように，Haasen plotの縦軸切片は，降伏応

力と水素濃度に線形比例して増加する．一方，これに加えて著
者らが見出した興味深い現象は，この切片の S値に対応する
活性化体積 Vfの値と，降伏応力との相関である［39］．Fig. 14
（c）には，Fig. 14（a）の縦軸切片を式（10）によって活性化体積
へと変換し，水素濃度と降伏応力に対してプロットしたグラ
フを示す．Fig. 14（c）中に記すように，降伏時に対応する Vfは
降伏応力とべき乗則の関係にあり，水素添加の有無に関わら
ず，全ての試料のデータ点が 1つの統一されたべき乗則の曲
線状へと収束する．
　Basinskiらは様々な種類と濃度の置換型固溶元素を加えた
Cu合金に対して降伏応力と活性化体積の関係を調べ，添加
した元素の種類や濃度が違っていても，同じ活性化体積をも
つ材料同士では降伏応力も同一となることを報告した［108］．
彼らはこれを Stress equivalenceと名付け，変形温度が一定で
あれば，全ての合金の降伏応力と活性化体積は，Fig. 14（c）
のようなべき乗則で結ばれることを併せて明らかにしてい
る．Fig. 14（c）の実験結果はこの Stress equivalenceが，オー
ステナイト鋼への水素添加による降伏応力変化に対して現
れたものと捉えてよい．活性化体積が固溶元素の濃度とは
独立して降伏応力のみに依存する事象は，Fig. 11の模式図
のように転位が個々の障害物を熱活性化で 1つずつ克服し
ながら運動するモデルに，幾分の修正を迫る．これについ
て Basinskiらは，実測される活性化体積が固溶元素の平均
分散間隔から想定される値よりも常に大きいことから，1つ
の熱活性化過程に対して複数の溶質原子が同時に関与する
との見解を述べている［108］．実際に，著者らが調査対象と
したオーステナイト鋼においても，現状の濃度範囲（~7600 
at ppm）で想定される水素原子の平均分散間隔（≈10 b ［39］）
から想定される値に対して，実測される V値は 100 b3前後
と遥かに大きい．3.2.1–3.2.4項で述べた巨視的特徴をもつ熱
活性化変形の潜在的機構を，以降 3.2.5–3.2.6項で議論する． 
　なお，Fig. 14（b）, Fig. 14（c）で横軸にとった降伏応力の値に
は Solute dragの影響が含まれているが，3.1.1項で述べたよう
に，その影響の大きさは平均水素濃度に比例する．したがっ

Fig. 14 Haasen plot of non-charged and hydrogen-charged Type310S steel at room temperature. The plotted strain rate sensitivity, S, 
were obtained by converting the activation volume in Fig. 12 (b) via eq. (10) ［39］. (b) indicates the ordinate intercept of Haasen plot in 
(a). The plot points in (b) were converted into activation volume via eq. (10) and reproduced in (c).
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て，仮に Solute dragの影響を降伏応力から差し引いた場合で
あっても，Fig. 14（b）, Fig. 14（c）が示す実験傾向そのものに変
化はないことを，ここで述べておく．

3.2.5　水素固溶強化の熱活性化モデル：Troughモデルの適用
　固溶強化の代表的な理論はMottとNabarroの格子摩擦モデ
ル［109］に始まり，Friedel–Fleischerによる点分散障害物モデ
ル［110,111］，さらには Labuschによる複数障害物との同時相
互作用モデル［112］を経て発展してきた．これらは固溶元素の
濃度や転位との相互作用力の大小次第では一部の合金の固溶
強化に上手く適合するものの，残念ながら Stress equivalence
を合理的に説明し得るものではない．後に Kocksは，偏析し
た溶質原子列からの転位線の離脱をモデル化した Fisherの理
論［113］を応用し，分散した溶質原子と結合して安定化した転
位線の一部が熱活性化で張り出す過程（Fig. 15（a））を考える
ことで，Stress equivalenceの物理的解釈を試みた［54］．彼は
この安定位置を三角形ポテンシャルで近似し，張り出す前の
転位線がポテンシャルの谷底（Trough）に横たわっているよう
にみなせる（Fig. 15（b））ことから，自身のモデルを Troughモ
デルと呼んでいる．この際，Troughの深さを決定する支配因
子は，単位長さの転位線と溶質原子との相互作用エネルギー，
およびそれに伴う転位線の自己エネルギーと線張力の減少量
である．これらは，固溶元素 1個あたりの転位との結合力（固
溶元素の種類），および転位線に沿った固溶元素の存在頻度
（固溶元素濃度）によって決まる．一方，異種かつ濃度が異な
る元素同士であっても，最終的な自己エネルギーの低下量が
同じであれば，ある応力下での転位線の張り出しプロセスは
互いに等価となり，結果として同一の活性化体積を与えるこ
ととなる．
　Troughモデルの適用には，運動する転位線が頻繁に溶質原
子と相互作用して安定位置をとるような比較的高濃度の合金
であることが必要と思われるが，多量の置換型合金元素を含
むオーステナイト鋼は，その条件を満たしている．また，水
素が偏析した転位の線張力と自己エネルギーが低下すること
については理論計算による報告例があり［114,115］，その水素
が転位線とともに材料中を移動する室温・低ひずみ速度の変
形条件は，Troughモデルの適用に都合が良い．著者らが見出
した Stress equivalence現象（Fig. 14（c））は，そのような Trough
モデルの水素固溶強化への適用可能性を示唆する．すなわ

ち，Fig. 11で示すような一般的な熱活性化モデルは高濃度合
金かつ水素の固溶下では成立せず，代わりに Fig. 15のような
Troughからの転位張り出し過程が熱活性化パラメータの支配
因子であるというのが，著者らの立場である．
　一方，ここでは Solute dragとは独立した機構として Trough
モデルの適用を議論している訳であるが，水素を対象とする
場合，Troughからの離脱を律速している原子レベルの機構が
一体どのようなものか，という点については疑問が残る．一
見すると，水素雰囲気全体が平衡分布のまま転位に追従する
ような変形条件下では，Troughそのものも無抵抗のまま転位
とともに移動してしまうのではないか，と思われるかも知れ
ないが，実際の状況はそうではない．

3.2.6　転位芯における Diffusion–controlled glide
　溶質原子雰囲気の転位への追従は，転位がもつ応力・ひずみ
場内における転位–溶質原子間結合エネルギーの分布と化学
ポテンシャル勾配を駆動力とした溶質原子の対流（Drift flow）
に後押しされた現象である［37,52］．これに対して転位線の中
心部分では，転位芯と溶質原子の直接的な相互作用が，雰囲
気全体の追従性とは異なる形で重要性をもつ［37,52］．Fig. 16
にはその様子を，Friedelが描いた図［116］に則って示した．雰
囲気全体と同様，転位芯の内部で拡散可能な温度にある溶質
原子は移動する転位芯に追従するが，その際に転位の運動方
向に向かった拡散ジャンプを必要とする．この拡散ジャンプ
のための活性化エネルギーを Wとすれば，有効応力 τ*の下
での転位運動速度 vdは，式（9）と同型の Arrheniusの速度論式
から次のように書ける［52］．

 𝑣𝑣d = 1
2

𝑣𝑣D
𝑏𝑏2

𝜆𝜆 {exp(− 𝑊𝑊 𝑊 𝑊𝑊∗𝑏𝑏2𝜆𝜆
𝑘𝑘𝑘𝑘 )}  （15）

ここで，vDは Debye振動数，λは転位芯に沿って並んだ固溶
元素の平均分散間隔であり，W−τ*b2λの項が熱振動による供
給エネルギー ΔGに相当する．Anderson，Hirth，Lothe ［37］お
よび CaillardとMartin ［52］の著書では，この拡散ジャンプ障
壁 Wが転位運動の抵抗として特に重要となる条件を，転位の
運動速度が溶質原子雰囲気による Drag forceの最大値に対応
する速度（式（5）において Q = 1）よりも小さい場合，かつ転位
芯と溶質原子との結合エネルギー EBが結晶の平均熱振動エ
ネルギー kTよりも大きい場合（Fig. 16）であると述べている．
オーステナイト鋼では EB = 10~15 kJ/mol（0.1~0.16 eV）である

Fig. 15 Schematic drawings of the trough model for solid solution-hardening proposed by Kocks [54]. (a) Dislocation 
line, stabilized by row of solute atoms on the slip plane, tries to move via (b) bulging a small segment. The initial 
stabilized state is assumed as (b) the bottom of energy trough. The parameters characterizing the bulge are shown in (c).
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［49,117,118］ことを踏まえれば，著者らが現在議論している変
形条件（室温：kT = 0.026 eV）は，まさにそのケースに当ては
まる．
　Fig. 17には，著者らが考える，水素原子列（Trough）からの
転位線張り出しモデル［39］を示す．Fig. 16と同様，水素が偏
析した転位線は，芯に追従した水素の拡散ジャンプを伴って
図中の Bulge部分を形成しながら前進し，この際の拡散障壁
と Bulgeのサイズが，転位運動の熱活性化過程と活性化体積
を支配する．Friedelモデルからの修正点は式（15）におけるλ
の定義であり，個々の Bulgeの形成に複数個の水素原子の同
時ジャンプを仮定している．この仮定は，3.2.4項でも述べた
とおり，対象とする濃度範囲から予測される水素原子の平均
分散間隔よりも実測される活性化体積 Vの値が大きいこと，
さらには転位芯への偏析を考えた場合に芯に沿った水素原子
同士の間隔はさらに狭まることに由来する．式（15）に基づけ
ば，転位線に作用する有効応力 τ*は，W−τ*b2λのエネルギー
項を通じて水素の拡散ジャンプを補助する．与えられた変形
時間内にジャンプを起こす水素原子の数が統計的に一定とす
るならば，水素濃度が増して転位芯に沿った水素原子数が増
えれば，そのような水素の集団的ジャンプが確率的に起こる
領域は，より短い転位セグメント部分に限定されるようにな

るであろう．これは，式（15）中の λが小さくなる（転位線が
個々の水素原子に及ぼす力（Fig. 16（a））が小さくなる）ことに
相当する．すなわち，印加されたひずみ速度に見合うように
W−τ*b2λを一定に保って転位を運動させるためには，τ*を大
きくする必要があり，有効応力成分を通じた固溶強化が起こ
る．以上の仮説は簡素ではあるものの，水素固溶強化への熱
活性化過程の関与と活性化体積の減少（S値の上昇），その水
素濃度への依存性の実験結果に定性的には矛盾しない．
　固溶強化量と活性化体積の水素濃度依存性を Fig. 17のモ
デルと紐付けるため，ここでは巨視的な平均水素濃度と転位
芯近傍の局所水素濃度との定量的な対応にも言及しておこ
う．一般に転位のような偏析サイトと格子間サイト（Fig. 2）が
混在する場合，平均水素濃度 C0の下での偏析サイトの熱平衡
水素濃度 CTは，Fermi–Dirac統計の式に従う［119］．

 
𝐶𝐶T

1 − 𝐶𝐶T
=

𝐶𝐶0

1 − 𝐶𝐶0
exp(

𝐸𝐸B

𝑅𝑅𝑅𝑅 )  （16）

Fig. 18は，Atrensら［117］が内部摩擦法により得たオーステナ
イト鋼中の転位–水素間の結合エネルギーEB ≈ 13 kJ/molと式
（16）を用い，C0と CTの変化を温度の関数として表したもの
である．CTは温度の低下とともに急上昇した後に飽和傾向へ
と向かうが，室温付近は CTに対する C0の影響が大きく現れ
る温度域となる．Fig. 18中の挿図は，室温（300 K）における
C0と CTの関係を抽出したグラフだが，ここで注目されたい
のは，著者らが研究対象とした 2000–8000 at ppmの水素濃度
範囲において，C0と CTが挿図中の破線のように，近似的な
比例関係で結ばれるという計算結果である．
　Fig. 17のモデルに従うならば，Bulge部分の中に含まれる
（一定時間内にジャンプできる）水素原子の数が統計的に一定
の場合，Bulgeの長さ λは転位芯に沿った水素濃度 CTに逆比
例することになる．したがって，熱活性化中にBulge部分の前
進する距離がλよりも十分に小さいと仮定すれば，活性化体
積 Vは CTと C0の双方に逆比例することになる．このことは
Fig. 14（b）で実験的にも確かめられたように，S値が C0に比例
することに他ならない．同様にして，式（15）中で λ ∝ 1/C0と
した場合，与えられた変形速度（W−τ*b2λ = const.）下での有効
応力 τ*は，C0に比例（Vに逆比例）することになる．以上は簡
単な近似だが，Drag forceの水素濃度依存性と併せて，平均水
素濃度と固溶強化量が互いに比例関係にあるという水素固溶
強化の特徴（Fig. 1）を極めて合理的に説明する．なお，式（15）

Fig. 16 Description of diffusion- and drift-controlled glide mechanisms 
and their correspondence with dislocation velocity [37,116]. The two 
mechanisms switch each other around the Q ≈ 1 limit.

Fig. 17 Schematic drawings of dislocation motion via short bulge nucleation by collective thermally activated diffusion 
jump of multiple hydrogen atoms segregated along the dislocation core: Low hydrogen concentration (left); and high 
hydrogen concentration (right) [39]. （online color）
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では熱振動エネルギーW−τ*b2λが応力の一次関数として低下
することを仮定しているが，これを式（7）（ΔG = ΔG0−τ*V）
に当てはめれば，ある λの下では V = const.となり，転位運動
障壁は矩形のポテンシャルをもつ．一方，実際の障害物プロ
ファイルは Fig. 11（c）のように有限の勾配をもつのが通常で
あり，Vもまた応力依存のパラメータとなる．その際の熱振
動エネルギーの応力依存性は，2つの定数 0 < p <1，1 < q < 2
および T = 0 Kでの有効応力 ̂𝜏𝜏（Fig. 11（c）中の山の頂点）を用
いて以下のように一般化される［52,92］．

 Δ𝐺𝐺 𝐺 𝐺𝐺𝐺0{1 − (
𝜏𝜏∗

̂𝜏𝜏 )
𝑝𝑝

}
𝑞𝑞

 （17）

式（17）における pと qの具体的数値の導出，ならびに活性化
体積の有効応力依存性の測定は，転位に追従した水素の拡散
ジャンプ過程の詳細を探る上で，今後著者らが率先して取り
組むべき課題の 1つである．
　水素未添加の場合，著者らが用いた合金は市販の材料であ
るために多少の水素（~300 at ppm）を含むとはいえ，その濃
度は Fig. 18挿図中の線形近似直線にフィットする領域より
も遥かに小さい．この場合，転位線上の低濃度水素はλの
決定因子ではなくなり，結果として材料中に含まれる Crや
Niなどより密な合金元素が，活性化体積の Stress equivalence
（Fig. 14（c））を支配するものと思われる．これに対して Fig. 18
からも読み取れるように，C0が 10000 at ppmを超えて水素
が材料全体に高濃度化すると，CTは室温でも飽和値に近く
なる．Fig. 18は高水素濃度域において水素固溶強化と水素
濃度の比例関係が損なわれてしまうことを予見させるが，
Abrahamと Altstetterが行った実験（2.1節参照）［33］において
は，実際にそのような傾向が明確に現れている．

3.3　ランダム分散水素および水素–Cr複合体の役割

　水素が転位に追従可能な変形条件下では，平均濃度に対し
て転位周辺の水素濃度の方が圧倒的に大きい（Fig. 18）ことか
ら，転位への偏析とは別に結晶格子中にランダム固溶した分
散水素の変形抵抗としての重要性は高くないように思われ
る．しかしながら，比較的速いひずみ速度条件や，水素の拡散
が困難となる低温領域においては，分散水素も有意な役割を
果たす．Fig. 3や Fig. 8では，Fig. 7中で Q > 100に該当するよ
うな変形温度・ひずみ速度においても十分量の固溶強化が現
れており，このことは格子間サイトの水素原子近傍を転位が
通過する際に，何らかの抵抗を受けていることを示す．水素
単体による格子ひずみが固溶強化を説明し得ないことは 2.1
節で先に述べたが，その代替要因として著者らは，Fig. 6に示
した水素–Cr原子間の電気化学的親和性に着眼してきた．こ
れは炭素や窒素に関しても然りであるが，水素を含む侵入型
固溶元素と Crとの間には引力相互作用があり，炭素について
は 0.1 eV程度，窒素に関しては 0.2 eV程度の結合エネルギー
が報告されている［120］．Fig. 6において，鉄原子のみで囲ま
れた Oサイトから Cr置換による水素溶解エネルギーの低下
分を水素–Cr間の結合エネルギー（例えば Cr原子 1–2個の場
合，0.05–0.10 eV）とするならば，その大きさは炭素や窒素に
引けを取らない．
　侵入型–置換型固溶元素がすべり面上で複合体（i–s 

complex）を形成する場合，転位の通過にはそれら i–s complex
の分解を伴うことから余分なエネルギーが必要となり，転位
はその運動に際して抵抗を受けることになる．Shibataらは
Fe–20Cr–15Niおよび Fe–15Cr–15Niを基本成分とするオース
テナイト鋼に，~0.3 mass%の炭素を添加してひずみ制御低サ
イクル疲労試験中の変形応力変動を測定し，炭素によって繰
返し軟化が促進されることと，転位群の様相がセル組織から
プラナー組織へと変化することを示した［45］．彼らはこの事
実を，転位の繰返し運動に伴う i–s complexの消失と，それに
よるすべり面軟化の影響と考えている．類似の報告は窒素に
対してもなされており［46］，これらは i–s complexが強化に寄
与することを裏付ける有力な実験証拠である．
　水素の場合，低温では拡散が遅れるとはいえ，200 Kまで
の温度でも 100 s程度の比較的短い時間スケールでジャンプ
を起こす（Fig. 4（b））という点は，炭素・窒素とは大きく異な
る．すなわち，水素の場合には仮に変形中 i–s complexが転位
によって分解されたとしても，水素の拡散ジャンプを経て容
易に再形成することが想定される．これらのプロセスの繰返
しは，特に変形後期において，炭素・窒素よりも強化に対して
大きな役割を演じると推測できる．水素原子単体による格子
ひずみが固溶強化を説明し得ないことは先にも述べたが，内
部摩擦測定で見出されたSnoekピーク［68,70］が示唆するとお
り，i–s complexの存在は非等方的な正方ひずみの発生にも結
びつく．刃状転位としか相互作用をもたない等方的な格子膨
張場とは異なり，正方ひずみ場はらせん転位とも強固な相互
作用を生じる［37］ことから，固溶強化を担う一因となってい
る可能性がある．また，水素–Cr間の引力相互作用は，Fig. 17
の Diffusion–controlled glideモデルを高度化・定量化する上で
も興味深い．仮に転位芯部分で水素–Crのペアリングが起こ
れば，Crと結合した水素を応力の下で拡散させるためにはよ
り大きなエネルギーが必要となり，これは Cr量と水素固溶強

Fig. 18 Temperature-dependence of the local hydrogen concentration 
along dislocation lines, CT, in austenitic steel estimated from eq. (16). The 
inset shows the relationship between average hydrogen concentration in the 
material, C0, and CT at room temperature.
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化が強い相関にある（Fig. 5）理由の 1つかもしれない．転位線
への偏析水素およびランダム分散水素双方による強化を司る
素因子として，水素–Cr間相互作用の今後のさらなる調査と
解明に期待が高まる．
　一方，ここで改めて Fig. 3（c）を見ると，水素の拡散が概
ね不可能となる 200 K以下の領域では室温と異なり，水素固
溶強化の量がひずみ速度に全く依存していないことが目に付
く．この事実は，水素が単純な原子単体や，水素–Crペアと
して材料中に存在していることだけを考えても説明がつかな
い．この問題解決のためには，Crが偶発的に濃化した領域で
水素–Crの短範囲規則格子が形成されるなど，固溶強化を非
熱的現象へと変化させる長範囲障害物の寄与を視野に入れな
ければならず，そのための系統的な実験データの蓄積が急が
れる．

4.　�水素下における熱活性化変形の巨視的描像と律速
過程

4.1　バネ +ダンパー系を用いた変形挙動のモデル化

　本節では水素がもつ熱的障害物としての性質を基に，固溶
強化に付随して現れる応力緩和量の増加（Fig. 12（a））や，関
連する諸現象について，巨視的な視点から考察を深めたい．
変形応力が時間依存の成分を含む材料の塑性変形は，Fig. 19
に示すような直列したバネとダンパーからなる粘弾性体の系
としてモデル化できよう．すなわち，バネとダンパー部分の

変位はそれぞれ材料の弾性変形 Eelasticと塑性変形 Eplasticを模
擬し，変形速度に依存したダンパー内の摩擦抵抗は，転位の
熱活性化運動に必要な有効応力に相当する．応力緩和試験で
は，一定量の変形を与えた後に試験機のクロスヘッドを停止
して，応力低下の時間応答を測定する．これは Fig. 19（a–1）で
表される操作に該当し，変位量全体 Etotal（全ひずみ）一定の下
で，バネ部分の収縮（弾性ひずみの減少）がダンパー部の変位
（塑性ひずみの増加）へと徐々に置き換わる様子を捉えている
ことになる（Fig. 19（a–1）②–③）．
　短範囲（熱的）障害物としての水素の導入は，ダンパー内の
摩擦係数（摩擦抵抗力と変形速度を結ぶ比例定数．摩擦抵抗
の高低をグラデーションで図の右に示している．）の増加と
して取り扱うことができる（Fig. 19（a–2））．この摩擦係数変
化があるため，同一ひずみ速度で同量の全ひずみ Etotalを与
えた場合，変形直後の水素添加材では未添加材よりもバネ
の変形量 Eelasticが大きく，ダンパーの変形量 Eplasticが小さい
（Fig. 19（a）②）．バネの変形量が大きいことは，水素添加材の
方がより大きな荷重の下に置かれていること，すなわち固溶
強化が起こっていることを指す（Fig. 19（a）②）．ここで要点と
なるのが，水素添加材ではひずみ速度感受性指数 Sが大きい
という実験事実（Fig. 14）である．これは上述したダンパーの
摩擦係数増加と等価であり，変形速度を変化させた際の摩擦
抵抗の変動率が，水素添加材の方が大きいことを指す．した
がって，水素添加材ではクロスヘッド停止後の変形速度の減
少に伴ってダンパーの摩擦抵抗も急減し，バネから作用する

Fig. 19 Spring-dumper representations of (a) stress relaxation (constant strain) and (b) creep (constant stress) deformation in 
elasto-plastic solids. (a-1) and (b-1) represent non-charged state where frictional coefficient of dumper is small, while (a-2) and 
(b-2) denote H-charged condition with large dumper friction owing to solute hydrogen atoms working as thermal obstacles.
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大きな反力を駆動力として，より大きなバネの収縮が起こる
（Fig. 19（a）③）．Fig. 12（a）における応力緩和量の増加は，こ
のような事象を捉えたものである．
　類似の描像を，著者らは水素添加 310S鋼に対する室温ク
リープ実験でも再現した［91］．全ひずみ一定の応力緩和試験
とは異なり，クリープ試験では荷重一定の下で塑性変形が進
行する．特定の全ひずみを与えた後に荷重を保持したとすれ
ば，これは Fig. 19（b–1）の操作に相当し，保持中はバネの変
形量一定のまま，ダンパー部のみが時間とともに変形を継続
する様子が描かれる．水素添加材の場合，未添加材と同一の
全ひずみを付与する過程（Fig. 19（b）②）までは Fig. 19（a）と変
わらないが，応力緩和の際と同様にして，荷重保持直後のバ
ネの変形量（負荷荷重）とダンパーの摩擦抵抗減少率は未添加
材よりも大きい．したがって，より大きな荷重と小さな摩擦
抵抗を原因として，時間あたりのクリープ変形量は未添加材
よりも大きくなるはずである．
　Fig. 20（a）, Fig. 20（b）には，一定の引張速度で目標ひずみま
で変形を加えた後に荷重を保持する実験によって得られた，
応力–ひずみ線図とクリープ曲線を示した．Fig. 19（b）から予
測されるとおり，同一の全ひずみから荷重保持を開始した場
合，保持中のクリープ変形量は水素添加によって明らかに大
きくなる様子が見て取れる．一方で Fig. 20（c）, Fig. 20（d）は，
水素添加材において目標ひずみまで到達後，直ちに未添加材
の変形応力と同レベルまで除荷した後に荷重を保持した際の

クリープ挙動である．これは Fig. 19（b）でいうと，②–③の間
にバネの変形量を未添加材と同水準まで戻す操作を挟むこと
に相当するが，未添加材で顕著なクリープ変形が認められる
応力であっても，水素添加材ではクリープ変形量が劇的に減
少する．同一荷重下でのクリープ変形の抑制は，Fig. 19で仮
定したダンパー部の摩擦係数の増加を意味する．

4.2　変形律速因子の応力依存性

　応力緩和やクリープ変形に対する一連の水素の影響を，
Fig. 17のモデル図に沿って描いたらどうなるであろうか．
Fig. 21に示すのは，Fig. 17のモデルをすべり面の真上から
見た図である．一般に林転位との交切部は短範囲障害物の中
でも広がりが大きく強固である［92,96,121］ため，転位はより
局所的で分散間隔の小さな障害物である水素原子の抵抗を熱
活性化で乗り越えながら，林転位による固定点の間を張り出
す（Fig. 21（a–1））であろう．ここで今一度，障害物の広がり
が熱活性化に対してもつ物理的意味について考えてみたい．
林転位と水素原子に同等の力 F1が転位線から作用している
場合，障害物克服のために供給されるべき熱振動エネルギー
ΔGは，広がりの大きい障害物である林転位の値 ΔGdの方が，
水素の値 ΔGfよりも当然ながら大きい（Fig. 21（c–1）, Fig. 21
（c–2））．この理由から，一定応力下で転位が水素を克服する
頻度は，林転位を乗り越える頻度よりも圧倒的に大きくなる．
対して，林転位の克服に要する時間を水素と同等まで短縮す

Fig. 20 Room temperature creep behavior of non-charged and hydrogen-charged Type310S austenitic steel [91]. In 
(a) and (b), 1000 s load holdings were implemented during normal tensile tests, while hydrogen-charged specimen was 
unloaded to the same flow stress level with the non-charged specimen before load holding in (c) and (d). The inset in (d) 
magnifies the creep curves in H-charged specimen.
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るためには，Fig. 21（c–3）に示すように新たな力 F2を上乗せ
し，ΔGd = ΔGfとなるまでΔGdを減少させなければならない．
この力 F2は，張り出した転位線から林転位に作用する線張力
によって担われ（Fig. 21（a–1）），時間経過とともに張り出し部
分の曲率半径が減少して臨界値に達した段階で，可動転位は
林転位を乗り越えて長距離運動を起こす．Fig. 21（d）は，これ
ら障害物の競合の様子を，ΔGの応力依存性として描いたグ
ラフである．林転位と水素の τ* = 0 での活性化エネルギーを
それぞれ ΔG0d および ΔG0fと置いて ΔGd > ΔGf，Vd > Vfとす
れば（ここでは簡単のため，いずれの障害物も矩形のポテン
シャルをもつと仮定した），ΔGdと ΔGfの応力依存性は図中
の 2本の直線となり，これらの交点が ΔGd = ΔGfの条件を与
える．Fig. 21のような模式図は初め Schoeck ［122］によって描
かれ，その後 Curtinらが行った固溶体合金に対する計算機シ
ミュレーションでも同様のモデルが導かれている［121］．
　Fig. 21（d）からも明らかなように，高応力状態（Fig. 21（d）中
の Critical condition以上）での変形の Kineticsを支配するのは
ΔGfであり，それよりもエネルギーの小さな ΔGdは，変形の
律速因子とはならない．したがって，実験的に測定される熱
活性化パラメータもまた，ΔGf支配となる．ΔGfの支配領域は
Vdと Vfの差分が大きいほど，つまり水素濃度が増加するほど
大きくなる．このことは，Fig. 14（a）の Haasen plotにおいて，
水素濃度の増加とともに S値への林転位成分の影響が現れに
くくなる（傾きが減少する）ことを合理的に説明できるもので
ある．他方，応力が低下して ΔGfが大きくなる（Fig. 21（c–1））
と，水素を克服しながら転位線が張り出して前進する速度は
急激に低下する．このことは林転位間に挟まれた転位セグメ
ントの運動に影響を与えるだけでなく，林転位との交切部に
作用する線張力の低下を通じて，林転位の克服速度をも大き
く低下させるであろう．すなわち，低応力域では水素を引き

連れた転位が林転位を克服する過程へと変形の律速因子が変
化し，Fig. 20（c）, Fig. 20（d）中の水素添加材において，低い応
力の下で水素がクリープ変形を抑制する実験事実は，この理
由によって説明される．

5.　総括および今後に向けて

　Fe–Cr–Ni系オーステナイト鋼では，侵入型元素である水素
の添加によって，炭素や窒素の添加時に匹敵する固溶強化が
発現する．本論文ではこの水素固溶強化を取り上げ，固溶強
化量が特定の温度・ひずみ速度の下でピークを示すこと，水
素濃度と線形比例の関係にあること，合金中の Cr量に強く依
存することなど，これまでに明らかとされてきた主要な実験
事実を概説した．その上で，材料内部における水素の存在状
態や拡散性を踏まえ，

1）．転位周辺の水素雰囲気による Solute drag（3.1節）
2）．転位芯における Diffusion–controlled glide（3.2節）
3）．ランダム分散水素／ i–s complexによる抵抗（3.3節）
という 3つの素因子に基づき，水素固溶強化を支配する潜在
機構について著者らの見解を述べた．定性的議論に留まった
箇所はあるものの，1）–3）の選択と組み合わせが，水素固溶強
化の現象論的特徴，および水素添加に伴って現れる変形の熱
活性化挙動の変化と Stress equivalenceなどの性質を一通り説
明し得ることが，理解されたのではないかと思う．
　Fig. 22は，因子 1）–3）の固溶強化に対する寄与を，降伏点
近傍に相当する可動転位密度（ρm = ~1012/m2）を想定して，温
度とひずみ速度を軸としたマップ上に整理したものである．
マップ中でグラデーションを付したのは，強化の素因子が転
位線への偏析水素に関連する場合，高温では転位周辺の局所
水素濃度が低下（Fig. 18）して強化能が失われること，ならび

Fig. 21 Schematic illustration of the stress-dependent change of rate-controlled obstacles for thermally activated plastic flow 
in the presence of solute H [91]. Mobile dislocation can successively overcome H and forest dislocations at (a) high stress, 
while surmounting the latter obstacle type becomes difficult at (b) low stress due to the glide resistance against dislocation by 
H. (c) and (d) represent the stress-dependence of ΔG in the obstacle profiles with different width.（online color）
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に障害物が熱活性化型の場合には，高温・低ひずみ速度の下
において転位が障害物を熱振動の補助で克服し易くなること
による．水素固溶強化は，1）–3）による強化量の足し合わせが
最大となる場合に最も効果的に発現する．この最適条件は，
著者らの検証に基づく限り，変形温度が 300 K付近，ひずみ
速度が 10–5–10–4/sの場合であった．
　Fig. 22中の破線は，著者らが既に実験的な検証を行った
温度・ひずみ速度範囲を示したものであるが，これら既知の
データはマップ全体の僅か一部を占めるに過ぎない．残され
たデータ領域の補完は，本論文で議論した水素固溶強化の全
体像を補強・修正する上で，急ぎ取り組まれるべき課題であ
る．特に，水素の拡散能が急速に低下する 200 K以下の温度
域における包括的データの蓄積は，現状最も不透明なまま残
された i–s complexの役割について，その解明への重要な糸
口を与えてくれるものと考えている．また，可動転位密度が
急増し，Fig. 22中の Solute drag領域が高ひずみ速度側へと遷
移する降伏後の室温変形では，固溶強化に対して Diffusion–
controlled glideの寄与が最も大きくなると想定されるが，こ
の Diffusion–controlled glideの機構についても，理論的モデリ
ングに一定の成功を得た一方で，転位芯内部での水素の振舞
いや合金元素の役割について鮮明な描像が固まっている訳で
はない．転位運動・水素拡散の熱活性化パラメータ，水素–合
金元素間の相互作用エネルギー，水素がもつ短範囲障害物と
してのポテンシャル形状などを定量的に紐付ける実験的アプ
ローチに加え，分子動力学法などの計算科学を援用した転位
運動モデルの裏付けが，この先不可欠となってくるであろう．
また，FCC合金に特有の転位線拡張の影響や，変形に伴って
導入される他の格子欠陥（例えば原子空孔）の寄与を視野に入
れることも，理解の深化に向けた一助になるに違いない．著
者ら自身の将来的取り組みを含め，今後の研究に期待する．

　本論文中に含まれる研究成果は，JSPS科研費 21K14045お
よび 24K17180，（公財）JFE21世紀財団 鉄鋼技術研究助成，（公
財）岩谷直治記念財団 岩谷科学技術研究助成，（公財）吉田学
術教育振興会 学術奨励金の支援を受けて得られたものです．
3.2節の議論において多大なるご助言をいただいた，九州大
学 田中將己 教授，東田賢二 名誉教授に，心より感謝を申し
上げます．
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