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　The　first　Inte］matiollal　Confbrence　o鍛Advanced　Structural　Steels（ICASS）is　organized

by　National　Institute　for　Materials　Science（NIMS）in　conjunction　with　The　Iro鼓and

Steel　Institute　of　Japan（ISIJ），　Chinese　Society　fbr　Metals（CSM）a難d　Korean　Institu重e　of

Metals　and　Materials（KIMM）．　The趾st　ICASS　will艶ature　infb㎜ation　on　the　latest

scieRtific　and　technological　developments　in　advanced　stmctural　steels　and　a　s疑㎜町of

the　achievements　of　the負ve－year　pr（ヵect　at　NIMS　in　p1餌ary　lecωres　and　technical

sessio無s，　which　will　consis重of　more亡han　182　presentations．　The　plenary藍ectures　will

report　on重he　current　state　a薮d　future　prospects　of　adva薮ced－steel　prcjects　in　progress　in

Japan，　China，　Korea　and　Europe．驚chnical　sessions　will　cover　such　fields　as　creating

high－streng£h　steels　and　their　applications　to　power　generators，　ma加e　structures　e£c．，

and韮鋤。－scopic　analyses　and　engineehng　of　new　ma重erials　for　joi勲ing　and　welding．　The

common　theme　of　all　sessions　is　to　create　more　resource－ef£icien毛and　envせonmentally－

fhendly　materials．

　　On　beha蓋f　of　NIMS，　ISIJ，　CSM　and　KIMM，　we　would　like£o　welcome　all　of　our

colleagues　to　Tsukuba　I簸temational　Congress　Ce凱er，10cated　i簸the　central　part　of

Tsukuba　Science　City，　for　the　first　intemational　confbrence．　We　hope出at　the　conf6rence

will　provi（圭e　participants　with　an　opportuni重y　to　exchange　infbrma重ion　a益d　to　have

f㎞itfUl　discussions　on　the　latest　scientif呈。　and　tech薮ical　progress　in　the　field　of　structural

steels．　ICASS　will　be　held　biannually　in　Japan，　China　and　Korea．　Wb　are　very　pleased　to

host毛he　first　ICASS　in　Tsukuba　and　wish　ICASS　continuous　success　in　future．

　　Almost　simultaneo競sly　with　ICASS，　the　6th　Workshop　omhe　Ultra－SIeel　will　also　be

held　by　NIMS　at重he　same　Congress　Center　on　May　21．　All　the　XCASS　pa丘icipants　are

welcome　to　attend　the　workshop　free　of　charge，　especially　the　poster　sessi◎薙，　where　the

latest　achieveme簸ts　in　Ultra－Sted　will　be　displayed　in　English　a鍛d　discussion　will　be

made　in　English．　Posters　will　be　exhibited　until　May　22，£he　first　day　of　ICASS，　in　an

open－house　style．　Wb　hope　the　presenters　will　also　have　the　oppo践u昼ity　to　discuss　the

latest　progress　of　Ultra－Steels　in　Japan．

↑
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Con｛erence　Organizing　Commi貧ee
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The　output　of　steel　products　ln　China　was　150　rnillion　tons　in　200L　Among　this。　structuraI

steels　occupied　about　95％of　total　steel　production．　In　order　to　reach　the　goal　of　　‘‘double

strength　and／or　double　service　lif奄”　fbr　the　Chlnese　Governmental　R　＆　D　project：
‘‘

eundame搬al　Research　on　New　generatlon　of　iron　and　steel　rnaterial　ln　China”，　the　research

team　was　organized　at　late　1998。　The　key　course　ls　to　seek　Microstructure　re負且e搬en重

（Ultra一下ne　grain）、　Pし！ri行ed　technology　fbr　steel　making　and　subsequent　casting　and　unifbrmity

dlstribution　of　solute　during　solidiflcation．　The　above　three　technologies　should　be　combined

on　the　basis　of！nodern　lnetallurgical　production　route　and　cost－reduction　route，

1萱賞his　paper，　the　progress　of　microstructure　reflnement　in　structural　steels　ls　going　to　be

reported　briefly　based　on　our　work．　Three　kinds　of　stmctural　steels　dealt　with　are：

1．Steels　with　fもrrite（F）and　pearlite（P）microstructure，　whlch　occupied　70％of　the　total

s£ructural　steels，　mostly　belong　to　plain－carbon　steel　and　low　or　micro　alloyed　steels，　Its

strength　leve重（σ9）　ls　about　l　95～355　M）a　as　hot－roHed　condition、　There　are　three　methods

aPP重ied　and　developed：

（a）Austel孟e　dynamlc　recrystallization　wlth　larger　Z－H（Zener－Hollman　parameter），　that　ls

higher亀and　lower　rolling　temperature　Td　with　heavier　defbrmation　ratio（ε）combined

together　This　method　is　applled　in　roughing　mllls．　Since　higher　rolling　load　is　required　a鍛d

γ一DRX　could　not　be　applied　to　Td　≦1000℃　and　ε≦10s”1（if　true　stτain　ε瓢90％）in

plain－carbon　steels，　This　ls　the　only　pre－refinement　metho（i　ln　p！一actlce．

（b）Defbrmation　Induced　Ferrite　Transfbrmation（DIFT）technology．　In　order　to　release　the

倉応ee　energy　increase（△Gr））which　pa招y　stored　in　steel　during　hot　rolling　or　af㌃er　hot　rolling，

△Gl）could　be　transfbrred　to　produce　a　drlvlng　fbrce　fbrγ→α，　at　certain　F＋P　microstructure，

DIFT　process　has　bee1ユ　systematically　studied　by　our　team　including　thermo（至ynamics，

kiaetics，　nucleatlon　and　grain　g萱旧owth　theory、　crysta蕪ographic　relation　with　new　phase／matrix。

mechanical　properties，　alloy　eleme飢eff奄cts、　weathering　resistance　and　so　on．　It　is　believed

this　is　one　ofthe　best　ways　to　re負ne　the　fbrrite　microstructure．

（c）Ultra－f玉ne　gra童n　produced　by　ultra－fine（5～正01Mn）distribution　in　plain－carbo鍛steel．　On　the

bases　of　purl負ed　plaln－carbon　stee｝（S≦0．006％，0＜0．003％＝，ultra－fine　grain　stee1（oし一grain

size　ranged　between　2～5坦n　which　depends　on　strip　thickness）can　be　obtained　in　thin－slab

castlng　and　continuous　romng　rout（CSP）．　V6ry　fine　oxides　Fe203　with　spinal　structureニコand

su1負des（MnS）are　distributed　alongαgrain　boundaries　and　dislocation　llnes　area．　The　size　of

oxides　and　sulfides　ls　ranged　between　5～10　nm．　It　is　thls　distribution．　which　causes　gra｛n

refInement　and　stre益gthenlng　of　the　steel．　Ylelding　strength　has　been　nearly　doubled　f｝01n

195MPa　to　330Mpa　and　elongation　keeps　higher　level．

2．Steel　wlth　low　carbon　bai蔦ite（LCB）or　Ultra－10w　carbon　bainite（ULCB）microstructure

一　1　一



τhe　rnicrostructure　with　ultra一負ne艶rrlte　and　pearliもe（UFG　F＋P）is　no亀only　fbr　best

mechanlcal　properties　in　rnicro－alloyed　steels．　As　belng　studied溢comparison　between

（UFG　F＋P）and　acicular　f奄rrite（AF）microstructure　inωtra－Iow　carbon　bainite、steels，　AF

microstructure　has　better　resistance　to　stress　corrosion　cracking（SCC）ln　H2S　environment　fbr

pipe　ilne　application　even　UFG　f　grain　size　re伽es　to　about　l越m．　However，　hot　defbrmation

has　stro簸g　e£艶ct　on　mlcrostructure　re負nement　fそ）r£hese　LCB　or　ULCB　steels．夏nvestigation　of

CCT　a霊儀d　OCCT　diagrams　has　been　carried　ou£．嚢shows　tha£hoもdefbrlnatlo盆can　accelerate

£ransfbr搬aもio簸。　depress　the　fbrmation　of　lath　fbrrite　an（豊bal盆1£e　a無d　re負ne　the　lsland　structure．

so　that　prol憤ote　the　fbrlnation　of　acicular　fbrrite　rnicros重ructure．

0難eway　to　refine　the　1γ1icrostmcture　l薙LCB　or　ULCB　s毛eels　is　to　develop　so　called
‘‘

qelaxing－Precipitatlon－Control（RPC）ララtechnology．　Defbrma薮。昌沁duced　precipitation（DIP）

would　occur　afモer　final　rolling　immediately　in　some　LCB　or　ULCB　sもeels　at　certaln　conditions．

王fcertal鍛perlod（a　fもw　seconds　to　tens　seconds）can　be　kept　at　final　rolling　temperature　by

controlled　ro1薮ng，　dislocatlon　structure　will　be　relaxed　to　some　equillbrium　state，　due重o

disloca奄lon　redlstribu重ion　and　precipitation　process　control．　Ultra－f預e　bainite　and　martensl重e

composl£e　structure　would　fbrm　at　lniddle．temperature　and　seque継cooling　period．　These

causes　mechanicaI　properties　increased　and　yleld　s重rength　ralsed　to　about　800MPa

（△Gs駕玉50MPa）under　lower　cost　condition，

3．Mlcros撫cture　re負nement　in　alloy　stmcture　steels

With飴st－hea賛reatment（uslng　direct－electric　heating　technoIogy）fbr　42CrMo（SCM

440／AISI　4140）s£eel．幽e　graln　slze　of　austenite　could　be　refined　down重。　l，8μm　on　average，

By　this　treatme搬，　marly　mechanical　propα重ies　can　be　irnproved，　fbr　example，σ1，　could　reach

to　higher　than正400MPa．　This　is　ul重ra一魚｝e　microstmcture　fbr　austellite，　of　cause；thls　implles

ul毛ra－fine　tempered　martensite　to　be　fbrn玉ed．

A　carbide－f｝ee　bainite　martensite　steel（a　low　carbon　M．n－Si－Cr　steel），has　been

experilne難tally　investiga£ed．　Which　is　called　as　CFB／M．　Mechanical　prope耗ies　are　as

氏）110wing：σ1，1600M：Pa，σo．21335MPa，δ513．5％、Ψ562％，　Ak　8　iJ，　These　are　some　carbon

e蟹iched　retained　austenite　filrn　locating　at　lath　boundaries　or　even　sub－lath　boundarles，　w短ch

improve　steel　toughness　and　increase　the　res｛stance　to　hydrogen－induced　cracking（田C）．

Up　to　now，　rnany　Chinese　steeI　companles　keep　eyes　on　this　pr（』ect、　more　and　more　R＆D

workers　f沁m　industry　intend　to　join　this　research．　New　ge額eratio嚢steel　will　be　apPlied　in　the

llot　far魚£ure．
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夏．0眠翻四囲e

　　　　　　Two　critical　problems　are　existing　in　production　and　processiBg　of　fine　grained　steel．

One　is　the　requirement　of　heavy　defbrmat呈on　at　low　temperature　and　the　other　isξhe

prevention　of　grain　growth　in　heat　af艶cted　zone（HAZ）．　To　solve　two　critical　problems，　Rew

rolling　tec㎞ology　based　on　strain　induced　dynamic　trans鉤rmation（SのT）has　been

developed　and　technology　based　on　thermally　stable　TiN　particle　has　been　also　deve1oped　to

prevent　the　austenite　grain　grow重h　in　HAZ．　Two　new　technobgies　and　trial　production　results

ofplate　based　on　these　I｝ew　technologies　were　sumlnarized

2．For膿盈爲重孟。鷺ofl践賎e重err擁egr乳量羅費）y麗s藁服gS瓢）Tp販e簸。搬e墾a」

　　　　　　Many　researches　have　been　perfbrmed　to　obtain　Hne　grained　fbrrite　by　applyiRg

heavy　defbrmation　in　austenite　region．　Heavy　de負）rmation　in　norぽecrystallization　region　of

austenite　is　helpfUl　fbr　illcreasing　the　fbrrite　nucleation　site　and　results　in　the　f玉ne琵rrite　grain

by　static　transfbrmation　during　cooling　process．［1］Instead　of　static　transfbrmation，　dynamic

transfbrmation　could　be　enhanced　by　defbrmation　between　Ae3　and　Ar3　temperature　region

under　certain　defbrmation　condition．［2，3］Ferrite　grin　size　obtained　by　SIDT　is　very　fine　and

艶ore　important豆y　grain　growth　rate　of　SIDT飴rrite　is　much　slower　than　conventional　fbrrite

obtained　by　static　transfbrmation．　This　slow　growth　kinetics　of　SIDT　fbrrite　is　understood　by

pinning　effbct　of　fine　cementite　particles　which　are　fbrmed　on　the　triple　point　of　fbrrite　grain．

Many　experimentahesults　showed　that　prefbrential　nucleation　site　of　SIDT　fbrrite　is　austenite

grain　boundary．　Prefbrential　huclea重ion　of　SIDT　fbrrite　on　grain　bourldary　is　very　hdpfh正」＆）r

reduciHg　the　critical　strain　neede曲r　SDT琵建ite鉛㎜ation　because　energy　state　of　grain

boundary　is　already　high　an（i　only　sma藪addition　of　defbrmation　energy　is　enough　fbr　the

dynarnic　transfbrmation．　This　advan重age　allows　obtaining　fine　fbrrite　grain　under正ight

multipass　hot　rolling　schedule．　Fig．1　shows　the　result　of　multipass　romng，　about　20％SIDT

艶rrite　was　obtained　in　each　rolli正1g　pass　with　20％reduction．
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Fig．2Typical　fine　microstructure
　　　　　　obtained　in　trial　production

3．Prevention　of　gmin　growtll　in　HAZ　by　st劉b皿e　TiN　particles

　　　　　　In　conventional　Ti　bearing　steel，　it　is　difi臼cult　to　retard　the　austenite　grain　growth　in

HAZ　during　welding　because　TiN　particle　is　dissolved　and　pinning　effbct　of　TiN　particle

disappears．　To　avoid　this　dif且culty，　the㎜al　stability　of　TiN　pa質icle　is　improved　by

increasing　the　nitrogen　content　in　steel．　Increased　thermal　stability　of　TiN　particle　is　helpfUI

fbr　preventing　the　austenite　grain　growth　by　pinning　efi飴ct．　Round　robin　tests　of　field

produced　high　nitrogen　TiN　steel　were　perfb㎜ed　to　evaluate　the　HAZ　toug㎞ess　in　various

welding　conditions．　Test　results　showed　that　HAZ　toughness宙as　significantly　improved　and

width　of　HAZ　was　decreased　to　I／100f　conventional　steel．

4．Results　of　trial　production．

　　　　　　Trial　production　of　fine　grained　steel　was　perfbrmed　by　using　new　two　tec㎞ologies．

Chemical　composition　of　trial　production　was　designed　to　maximize　the　bene丘t　of　the㎜ally

stable　TiN　particles　and　multipass　hot　rolling　schedule　was　also　designed　to　enhance　the

fbmユation　of　SIDT　fbrrite．　Typical　microstructure　of　trial　product　is　shown　in　Fig．2，．which

consists　of　fine　fbrrite　and　pearlite，　Depending　on　the　cooling　rate　after　rolling，　kinds　of

second　phase　varied　f士om　pearlite　to　martensite．　Mechanical　properties　of　base　metal　and

HAZ　were　much　improved　and　showed　the　benefit　of　fine　grained　steel．

References

［1］K．Nagai，　Int．　Symp．　on‘Ultrafine　Grained　SteeP（ISUGUS　2001），　Fukuoka，　Japan，　Sep．

2001，pp60－67．

［2］W．YChoo，K．K．Um，J。S．Lee，D．H．Seo　and　J．K．Choi，　ibid．　pp．2－9．

［3］W．Y．Choo，　ibid．　pp．76－81．
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S重eel　is　a　material　of　m砺or　s重rategic　importance，　vital　to　large　lndustrial　sectors　such　as

transpof重s　and　constructions，　where　con伽uous㎞10vation　o陰tec㎞ologies　and　products隻s

needed．　Since　i重s　bh陀h　with　the　Roman　treatise勧1952，　the　European　Coal　and　Steel

Commu㎡重y（ECSC）has　consistently　supPorted　R＆D　on　steel　hl　many　sectors　of血dustriaI

research　rang血g　fヒom　process／env辻。㎜en重to　produc重development　and　apPEcations．

The　ECSC　Steel　Progra㎜e　received血these　last　years　an　average　amual　budget　aUocation

of　about　55　m皿ion　Euro　by　which　a　7％of重he　total　R＆D負nancia至communitary　efR）rt　was

covered，　with　particula罫emphasis　paid重。　the　more　basic　and釦ndamental　aspects　of

production　tec㎞ologies　and　s重eel　properties．　Close　collaboration　and　i㎡bτma重ion　exchaRge

among　research　laborato1・ies，　U㎡versi重ies　and　ind蟻stry　acτoss　the　Burope　are　key　poh竃ts；basic

Research魚fact　is　also　managed　and　co－ord勧a宅ed　by　national　Institutions　and　gover㎜ents　in

the　fヒamework　ofNa重ional　Research　Pro　grammes．

2．登顯曲s瞬門門Res餓r曲
Various　p蛎ects　have　been　devoted　to　develop　new　materials　fbr　fla重and　long　steel　products

衆）rs重ruc頓ral　applications．　The　ma勧streamlぬe　is　High　Strength，　hl　order重。　ma重ch　the　weight

ligh重en勧g　requirements　that　concern　the　who夏e　class　of　load　bear勧g　s縫uc重u業es　and／or　steel

componen重s　and　one　ofthe　mos重lnvestigated　topic　is　grain　refinement．　Three　p曲cipal　sectors

ofapplication謎e　selec重ed　and　brieny　co㎜e滋ed加t鳳s　s㎜a汀。

4厩。脚がvε∫ηぬ5〃ツ

The　present　cha慧enges　f～）r　steels，　h｝genera三重e】㎜s，　are　the　㎞Proved　f～）㎝ab鐵ty，　corrosion

μotec重ion，　better　surface，　higher　strength，1量gh重er　gauge　a1｝d　mass　reduction．　The　ambitious

goals　of　the　past　ULSAB　Pr（増ec重of　a　sa驚r，　lighter　and　s重fo熱ger　car　body，　to　which　most

European　h｝dustries　participa重ed，　weτe　substantiaUy　achieved．　A　subsequent　VDEh－Porsche

program　has　shown　the　possibility　offeduclng　the　weight　by　20％．　T㎞ner　a簸d　stronger　strips

wαedeveloped　and　produced　essentia懸y　us血g　a　fh｝e　tunぬg　of毛he　ho｛ro磁ng　and　in一豆lne

coo血g　facilities．

The　co聡trol　of　recrysta肱ation，　pτecipitation　and　phase　tra餓sfbrmatio陰　lh　hot　s重rip　r㎡【1

（HSM）has　been　success血Uy　exploi重ed　in　Europe重。　develop，　at　an　h｝dustrial　Ieve1，　low－C

microa慧oyed　s£eels　with　a陰average　grain　s勉e　of2to　5μm　and　yield　strength　fヒom　400　to　600

MPa，　coupled　with　good　toughness，　weldability　and　fa重igue　resistance．

The　key　factor　is　a　s重ric重co且糎010f　microstruct欄re　and　pfecipita重ion　durlng　high　speed　ho重

rol㎞g　on　HSM．　Inコova重ive　so夏utions　in　due　course　w澱play　a　vital　role　to　h茎crease

homogeneity　and　reproducib擁y　of　s重rip　properties，　wh銭e　reducing£he　number　of　steel

chemistries．　The　use　of　Ultra　Fast　Coo1痴g（UFC）fbr　example，　the　introduc重圭oa　of　co丑一box，

UFC　af匙er　f㎞shing　and　CSP㎞es，　lubrication　a薮d　sk血coohng，　new　dedica重edτo厩es我）r

重h㎞er　hot　co翌s．

B〃∫1‘枷9εoη4ノψα5施。’〃アθ5

1n　the　metal　construction　lndus重ry（med沁m－low　rise　bu嚢ding），　new　marke重s　are　being

developed血the　prefabrication　and㎡xed　structures長）r　which　steel　is　particulafly　sui之able．

However，　more　attention　is　being　paid　to　the　improvement　of　physical　properties　and　the

overall　perfb㎜ance　of　the　bu銭ding（or　parts　of　it）rather　than重。　the　enhancement　of　material

properties，　a　new　possibi軸重y我）r　stee1母pphcation　rema㎞烈g　actually　the　use　ofhght　fヒames．
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In　the　apP蔽cation　field　of　high　rise　bu鑑dhlgs，　high　strength　beams　and　other　structurals　aT¢

produced　by　co臆oUed　ro翫ng　and　que簸ch　and　self　tempe蜘9（QST）processes；choosing　a簸

opt㎞zed　che㎡cal　c◎mposition　SMAW　butt　weldi㎎is　also　possible　wlthout　prehe我ti蕪g．

亙nthe　field　of　Iarge　h澁astructures　such　as　suspended　bridges，鍛ew　aad　more　perfb面a鍍whle

cabies　would　be　requested　s血ce　now：one　recent　examp豊e　comes丘om癒e　just　apProved

Mess泌Bridge沁Italy，　to　be　suspended　over　the　3500　m　of宅he　Sic最y　S重rait．｝｛owever，

蜜esearch　is　st避㎜derway，　as癒Japan，　to　devdop　re薮able　carbon　steel　w辻es　with　stre簸gths

subs伽tiaUy　higher　than　the　actual　ones（about　2◎00　MPa）．

Pψε伽ε3

Steel　pipe㎞es輔con伽ue　to　be　o豊e◎負he　most　ef旺cient　ways　of　energy　tra鰍spG醸io縫

重hrough　the　world，　especia銀y　when　the　sea　borders　a∫e魚r　away　fヒ。搬the　produc重ion　sites．　An

㎞：eresting　trend　is　towaずds　high　productivi重y　lo難g　d圭stance継nes　characterised　by搬ediu瓢一

夏arge（iiameters（≧20”）a餓d　ve可’雌gh　operat沁9　Pressures（〉　150　bar）．　Anζ、ltra－steer’is

稔eeded，　capable　to　match　very　high　strength　leveho　we豆dab撒y　and倉acture　resis毛鍛ce．

Europe．is　very　active　in　this　research且eld，　now　co㎡益g　to詮s　developmentaI　stage，　at　least最）r

the　X　100　sol厩io11．　The　ques亡ion　rema加s　open　fbr　higher　grades．

3．艶㊧騨鼠戸▽¢s

Recen田uropean　Pr（オects　are瓠so　in　progress重。　asce妓a短some　basic　aspects　co瞭◎1㎞9

micros伽cture衰）㎜ation　and　properties，　such　as：

1

2

3

3

4．

■

5

Another㎞e　of　research

also　attractive　under　the　eco－envh・◎㎜ental　aspect　A　number　ofrecenをpr（オec重s　are　centred　o藍

Th加Slab　and　Strip　Cas重i簸g　tec㎞oI◎gies，　which　comb血e　cas癒1g　and　rcUing　into　a　u㎡fied

process，　lead㎞g　to　compact　and　flexible　systems，漁trl戯sically　cost　sav血g，　The　possib鐵ty　of

us血g　the　pecuHarities　ofrapidly　soHdi薮ed　structures量s　also　behlg　hwestigated．

An　innovative　route　aims　a重developing　ultra　flne　microstruc加res，　with　a　mixture　of　phases，

includiRg　acicular色㎡te　and　ba辻瞳te，　start三Rg　fヒom　coa更se　austenite　grahls　i鍛the　as　soHd燈ed

s重ructure重hrough£he　use　of　Strain－induced　Trans長）rmaIion　Rol㎞g（SITR）process．　The

重ec㎞010gical　approach　by　CORUS　and　VAI［2］appHed　to　ro1㎞g　afヒer　cast魚g，　can　be纏sed　to

give　heavy　reductions　at　low　temperature　to　produce　UF　grains　hl　flat　th掻products．　Further

developme血s鍵e　in　progress，　such　as　in一㎞e　heat　treatments　of　work－harde簸ed　as－cas重stee至

strips［3】．

Re高騰鵬㈱

］
】
｛
五
2

［
r
1
麺
し

［3】

㎜derstand　the　nature　of　the　UF　structure，　i重s　ef驚ct　on　a　sh｝gle　property（e．g．　va套di重y◎f

HaU－Petch　relation）and　the　mecha㎡sms癒厩can　be　explo祉ed　t◎improve　a　comblna£i◎簸

ofpτoperties（e．9．　streng£h　and　duct丑ity／負）㎜b通窺y）㎞carbo難a薮d　stah豊ess　steels；

estabHsh　fbr　f董at　and　long　steel　produc重s重he　most　promisぬ9重ec㎞o至ogies重。致）罫m　UF

structures，　starting　fヒom　powder　material　or　b疑銀（steels，血both　single　and　mu1重i－phase

materials，　with　consistency　at　a　reasonab｝e　cos重；

asc鐙ahl　the　pote飢ia1長）r　UF　medium　and　high　C　sted重。　replace　traditio簸al　pea雌ic　a礁d

engineering　stee1；

achieve　sub－micron　gra癒s血austenitic　stainless　s重eel　by　reversio皿of　strai鍛一i鷺duced
jロ【1alte】口Lsite　to　a1ユste㎡te　［1］；

develop　vefy加e㎜lti－phase　metastable　structures　able　to　behave魚vourab墨y　duri級9

顛her　processing；

assess　the　apt童tude　of簸ew　UF　steels　to蝕ther　processillg（annea㎞g，　weld血g，　etc．）．

　　　　　　　　　　　　　　　　　is　bound　to　the　exploitation　of重he　new1y　developed　con｝pact　cycles，

Di　Schino，　A．，　Salvatori，　L，　and　Kenny，　J．M．，　these　proceedings．

Champion，　N　J．，　Evans，　P　J．，　and　Underh避1，　R．P．，　Thermomechanical　process魚g◎f　steds，

10M　comm㎜ications，　London　2000，　pp．625－635，

L血denberg，　H．一U．，　Br茸。㎞er，　G，　and　Tacke，　K．一H．，　Steehesearch　72（2001）N◎．H42，

PP．490－495．
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Achievements　in　the　Super－Metal　Pr（ヵect　and　its　Future　Prospec℃s

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　S。Aihara

　　　　　　　　　　　　　　　Ferrous　Super　Me£al　Consortium　ofJRCM

亙．　耳臨重rod腿C重貢0簸

The　Ferrous　Super　Metal　pr（オect　which　started　in　1997　has　completed　its薮ve－year　plan　in

2002．In　the　first　two　years，　basic　metaUurgical　concepts　fbr　producing　ultra－fine　grained　steel

were　established，　which　were　successively　extended　to　laboratory－sca互e　hot－rolling　rnm

experiments．　Five　mm　thick　ultra－f玉ne　grained　steel　plates　having　1μm　in　grain　size　were

experimentally　produced．　Also，　experimen℃s　on　phase　transfbrmation　under　high　magnetic

負eld　showed　a　possibility　that　the　process　wi且dow　fbr　producing　the　ultra－fine　grained　steels

could　be　enlarged．　The　ultra一負ne　grained　steels　achieved　900MPa　class　streng重h　without

increasing　alloying　elements　and　showed　excellent　properties　like　strength－ductihty　balance，

toug㎞ess　and　fatigue　strength．　Other　properties　including　laser　and　ffiction－stir　welded　joi凱

strength　have　been　examined　fbr　the撫ture　applications．　Su切ects　which　should　be　resolved

fbr　producing　the　ultra－fine　grained　steels　on　an　industrial　sca豆e　in　the　fhture　are　also

discussed．

2．Acぬ黄eveme醜s重簸幽e　gr謎量凹目re蝕e鵬e醜

王tis　necessary　to　increase　fセrrite　nudeation　sites　and　supPress　grain－growth　in　a　great　amount

fbr　breaking　through　the　limit　of　grain－re伽ement　of　the　conventional　TMC　process．　In　this

respect，　the　pr（ヵect　pursued　s6veral　metaUurgical　processes．　Among　these，　three　types　of　the

processes　were　fbund　promising　fbr　obtaining　ultra－fine　graiRs　of　1μmor　less：（i）fbrrite

transfbrmation　a負er　heavy　defbrmation　at　temperature　range　rnuch　lower　than　the　case　of　the

conventional　TMCP〈Type一夏〉，（ii）fbrrite　recrystallization　a負er　heavy　defbrma重ion　in　fbrrite

temperature　region＜Type－II＞　and（iii）autonomous　reverse　transfbrrnation　by　defb㎜ation

heating　by　heavy　defbrmation　in　fもrrite　temperature　region〈Type－II王〉，　the　last　case　bei鷺9

refinement　of　martensite　prior　austenite　grair1．　Five　mm　thick　sample　plates　having　grain　size

of　approximately　1μmhave　been　obtained　by　applying　all　these　process　types．

In　the　process　Type－1，　so－called‘‘micro－band”dislocation　substructure　was　obtained　by

heavily　defbrming　super－cooled　austenite　below　600degC．　Ultra－f三ne　fbrrite　of　1μmwas

fbrmed　fセom　the　micro－band　substructure　by　strain－induced　low－temperature　diffhsional

transfbrmation（SALr）．　Austenite　grain　refinement　by　recrystaUization　prior　to　the　heavy

defbrmation　at　bw　temperature　was　ef艶ctive　fbr　enlarging　a　process　window　of　the　Type－1．

In　the　process　Type－II，　ultra－fine　grain　was　obtained　by　a　combination　of　heavy　defb㎜ation

of　fbrrite　and　effbctive　supPression　of　grain　growth　by　fine　second　phase　like　cernentite　or

Ti－carbide．　It　was　fbund　fyom　intensive　EBSP　analyses　of　the　f琶rrite　recrysta互1ization　process

that　fbrrite　grain－refinement　was　realized　by　the　dynamic－contiRuous　recrystalliza重ion．　Heavy

de鉛㎜ation　at　austenite一三πite　dual　phase　region　also　produced　ultra一丘ne　grain　steel．　In　the

process　Type－IH，0。3mass％C－9mass％Ni　stee玉was　used　fbr　obtaining　ultra－fine　martensitic

Inicrostructure，　instead　of　low－carbon　microalloyed　steels　in　the　processes　Type－I　and　II．

Strain－induced　reverse　tra簸sfbrmation（SRT）took　place　in　a　short　period　due　to　a　narrow

dual－phase　temperature　range　in　this　steeL　The　short　period　reverse　transfb㎜ation　aUowed　no

sufficie且t　time　fbr　grain　growth．　Also，　recrystallization　of　austenite　possibly　contributed　to　the

grain－refinement．

3．U夏重聡g聡亘酸一re簸賑e搬e距重W蓋臨賦se　of磁ag韻e重量C簸e置d

The　super　metal　pr（ガect　introduced　a　superconducting　magnet　of　12T　inside　the　bore　of
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100mm　in　diameteL　A　characteristic　microstructure　of　partially　transfbrmed　fbrrite　grains

which　were　aligned　in　the　magnetic　direction　was　fbund，　The　sample　partia玉1y　transfbrmed　in

the　magnetic　f圭eユd　was　quenched，　cold　defbrmed　and　then　annealed．　Cok玉defbmユation　straln

fbr　producing　a　certain　level　of　fbrrite　grain　size　was　considerably　reduced　by　the　app蕪cation

of　the　magnetic　field．　Ultra－fine　grained　steel　wire　of　1μ貰n　was　obtained　by　a　combination　of

Ti　addition　and　the　magnetic丘eld　during　pa貫ial　trans鉛㎜ation．1重was　presumed倉om　FEM

analyses　that　strain　was　accumulated　easily　at　the　interface　between　aligned　fbrrite　a簸d

marte難site　as　compared　with　conventio且al　equi－axed　dual　phase艶icrostructure，　which　might

enhance　the　recrystallization　during　annealing　thereby　realizing　the　ultra－re負nement．

嬉。Prop磁亘es　of糎腿離置捷一勉e　g彦蜘e通s重ee旦s

In　the　p蛎ect，　ultra－fine　grained　steel　plates　having　grain　size　of　approximately　1μmwi嶺

thic㎞ess◎f　5mm　and　width　of歪00mm　were　produced　by　a　large－sca五e　experimentai　hot

rolling　mi1L　Some　properties　were　exalnined　fbr完hese　steels．

As　can　be　infヒrred　f士om　the　Hall－Petch　re互atio貧ship，　yield　strength　i旦creased　almost豆inearly

with　inverse　square　root　of　fヒrrite　grain　size．　Tensile　strength　of　900MPa　class　could　be

achieved　in　steels　with　chemical　composition　of　500MPa　strength　class．　It　was　originally

anticipated　though　that　elongation　might　drop　in　the　ultra－fine　grained　stee互developed　in　the

pゆect．　However，　the　steel　showed　better　strength－ebngation　balance　than　conventional　high

strength　steels　because　the　developed　steel　contained　丘ne　an（至　hard　second　phase　hke

martensite．　Under　repeated　loading，　fatigue　crack　initiation　of　the　ultra一伽e　grained　steel　was

supPressed　probably　due　to　difficult　strain　accurnulation　in　the　grain．　H：igh　va玉ue　of　fatigue

limit　strength　to　tensile　strength　ratio　was　maintained．

Another　interesting　property　fbund　in　the　developed　steel　is　tensiie　elongation　at　high

te雛perature．　The　developed　steel　showed　200％of　total　elongation　at　750degC．　A　process

si醗ilar　to　the　superp正asticity　presumab正y　took　place．　This　distinguished　property　might　be

apPlied　to　e．9．　solid－state　j　oining　and　hot－press　fbrrning．

Perfb㎜ance　of　laser　and　f｝iction－stir　welded　joints　was　also　examined　a難d　compared　with

that　of　the　conventional　arc　welded　joints．　The　heat－af艶cted　zone　sof竜eniag　might　be　a

problem　in　the　developed　steel．　However，　drop　of　tensile　strength　of　the　laser　welded　joiRt

was　smaH　because　of　the　limited　HAZ　hardness　drop　and　narrow　so負ened　zone．　Joint　strength

of　800MPa　class　could　be　maintained。

5。　Fe認S長蝕調蓋鯉S重賦d量esガor睡d腰S重ドi認丑SC幽e　PrO（量腿C玉垂0取

The　ultra－grain　refinemeat　processes　developed　in　the　pr（ヵect　require　heavy　reduction　per

ro11ing　pass　at　low　temperature，　which　leads　to　a　large　increase　in　flow　stress．　A　quite　high

rolling　load　fbr　applying　50％reduction　per　pass　was　predicted．　Basic　specif玉cations　of癒e

rolling　mill　were　studied．　A　new　design　ofthe　roUing　mms！nust　be　necessary．　Processes　fbr

relaxing　the　reduction　per　pass鮫ust　be　pursued　metailurgicaUy．

6。　CO醸£旦腿S蓋0韻S

The　Ferrous　Super　Metal　Pr（ヵect　has◎pened　a　new五eld　of　the　ultra一餓e　grain　metallurgy　a簸d

developed　new　types　of　the　rolling　process．　Impact　on　the　design　of　steel　structure　must　be

eno㎜ous　if　the　developed　processes　and　steels　are　fealized　on　an　indus宅rial　scale．　A

succeeding　p蛎ect　is　being　pla㎜ed，　in　which　ma貧y　su切ec｛s　will　be　s輩udied　fbr　realiz魚g　the

ultra－f三ne　grained　stee豆s　in　the　ftIture．

Re雷ere賊ce：Proceedings，4th　symposium　on　Super　Meta1，　Dec．2001，Tokyo，　JRCM．
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Goal　ofthe　Creation　and　Properties　ofNano－Scale　Steel

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　A．Azushima

Faculty　ofEngineering，　Ybkohama　National　University，　Japan

璽．　璽顯す『od麗。重貢。顛

In　recen重years，　ultra－f玉ne　graiRed　steels　have　developed　by　the　new　the㎜o－mechanical

contro1脚cessing（TMCP）and　the　severe　plas毛ic　de負）rma毛ion（SPD）processes．　The

minimum　fbrri重e　graln　size　obtained　by　the　new　TMCP　is　less　than　lμm［1］．　On重he　other

hand，　ln　the　SPD　processes　such　as　the　equal　channel　angular　pressing（ECAP）［2β］，　the　high

pressure笠orslon　process（HPT）［4］and　the　accumulative　roll　bon（玉ing（ARB）［5］，　steels　with　a

sub－micro鷺scaled　grain　size　are　developed．　Especially　in　the　ball　milling　process，　steels　with

anano－scaled　grain　size　are　developed［6］，　It　is　reported　that　the　tensile　strength　of　the　steels

with　ultra－fine　grain　size　increases　with　decreasing　square－roo重ofthe　grain　size，　fbllowing　the

convent量onal　Hall－Petch　relationship［7］．

In　order　to　obtain　the　steels　wi重h　the　nano－scaled　grain　size，重he　SPD　processes　are　ef艶。重量ve．

In　this　paper，　the　creatio鍛and　properties　of　nano－sca至e　stee玉s　produced　by　the　SPD　processes

are　mainly　reviewed．

2．　C『¢al重蓋0髄0ぼ顯繍簸〇一SC盆旦e　s重ee翼

The　SPD　processes　of　ECAP，　ARB　aDd　HPT　produce　steels　with　sub－micfometer　and　nano－

scaled　grain　sizes」n　the　ECAP　process，　the　severe　plastic　strain　can　be　introduced　into　s重eels

without　changing　the　cross　section　area　of　binets，　so　that　the　grain　size　of　steels　ls　refined

down　to　the　sub－micrometer　orde覧The　author　et　a1．　have　developed　an　apparatus　of　the

repetitive　side　extrusion　of　an　ultraイ沁e　grain　s玉ze　of　steels［3］．They　have　reported　that　by　the

repetitive　shear　defbrmation　of　cold　side　extrusion　of　ultra　low　carbon　steel　with　an　inltial

grain　size　of玉50μm　at　a　room　temperature，　the　ultra一伽e　grai且ed　ultra　low　carbon　steel　with　a

sub－micrometer　grain　size　is　developed　a＆er　l　O　passes．　From重he　TBM　microstructure，　it　is

evident定hat　the　ultra－f玉ne　grains　with　a　length　of　O．5μm　and　a　width　of　O．2終m　are　fbrmed．

Since　the　SAD　pattem　shows　the　appearance　of　rings，　it　is　an重icipated　that　the　boundary

angles　ofalmost　the　ultra一伽e　grains　become　respectively　high．

Saito　et　al．　have　reported重hat　ip　the　ARB　process　of　ultra　low　carbon　steel　at　773　K，　the　ultra一

行ne　grained　steel　with　O．5μrn　is　also　developed　af㌃er　5　cycles　of　ARB（equivalent　strain　of

4．0）［51．Valiev　et　al．　have　repo煮ed　that　in　the　HPT　process　of　A㎜co－Fe　at　a　room

tempera重ure，　the　microsIructure　wi重h　a　mean　grain　size　of　about　100nm　is飴㎜ed　a負er　4

rota重圭ons［4］．

From　these　results，　the　grain　size　produced　by重he　HPT　process　is　gerleraHy　smaller　that　the

grain　slze　produced　by　the　ECAP　and　ARB　processes．　However，　the　specimens　in　the　fbrm　of

relatively　sma盤disc　are　only　obtained　in　the　HPT　process．　Compared　with　these　SPD

processes　of　ECAP，　ARB　and　HPT，　the　ball　milling　of　steel　powders　is　a　usefhl　process　fbr

charging　the　severe　plastic　defbrmation　into　the　material　and　producing重he　nano－scaled　grain

size．　The　smallest　grain　size　with　about　l　Onm　has　been　ob重alned　in　the　ball　milling　process［7］．

1猷hls　process、　the　bulk　specimen　fbr　s重ructure　materials　can簸ot　ob重ained．

3．Pro護｝e島回塁es　of簸箆聡0－SC縄嚢e　s重ee嚢

Fig．玉shows　the　rela薮onship　between　the　nominal　s重ress　and重he　nomina玉s重rain　of　the　as－

received　specimen　a陰d　specimens　of　u1重ra　fine　Iow　carboD　steel　afモer　1，2，5and　l　O　passes　of

the　ECAP　process．　The　as－received　specimen　gives　a　stress－strain　curve　exh云biting　a　nor盤al

strain　hardening，　which　the　specimen　after　the　ECAP　processes　don’t　exhibit　the　strain

hardening，　and　the　stress　fbr　each　specimen呈ncreases　rapidly　with　increasing　strain　and

reaches　a　maximum　value　adower　strain　witho厩un三fbrm　elonga重ion．　This　is　due重。　the

plastic　de負）rma毛ion　ins重ability　caused　by　exceeding　the　graia　reflning　under　a　grai簸size　of

一　9　一



河
山
Σ
＼
匂
リ
ロ
リ
0
』
朝
の
［
◎
コ
⊆
讐
」
』
○

1000

800

600

400

200

　　　　　　　　　　　　　　　　10pass

　　　　　　　　　　　　一一一一讐5pass

　　　　　　　　　　　　一’曽｝一2pass

’＼　　　　一一一lpass
　　　＼、　　…・一As　received
’＼　　　＼
　　ロ　　　　　　　　

ρ＼魅 _　　」1

　　　鴨＼＼
　　　　　＼＼

　　　　　　＼㌔、

　　　　　　　．＼．．．．＿．．．．讐
　　　　コ　　ロ　　　　　　　　　　ロ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ロ　　ロ

，／　　　、　　　　　　　＼
亀

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　」

　　　　　　　％　02　0．4　0．6

　　　　　　　　　　　　　　　　Nominal　straln

Fig．LStress－strain　curves　of　side

　　　　　　extruded　ultralow－carbon　steeI

　　　　　　speCimens

き
＼
♂

・。

ﾌ
2
輯
の
℃

2．0

L6

1．2

0，8

．2　0・4

10μm 1　　0．5 0．2

0
　0

的

　　　Azushlma，sO
　　　data

Com田ercial　pure　iron

　　董000　　　　　　2000

Grain　slze　d－05／m’05

3000

Fig，2。　Relationship　between　yield　stress

　　　　　and　grain　size［7］

1μm，玉fthe　u簸ifb㎜elongation　is　necess鍵y，　the　grain　size　over　iμm　needs　by　the　heat

treatment．　The　tensile　strength　increases　with　increasing　pass　number　of　the　ECAP．1t　is　over

1000MPa　a衰er　10passes　and　is　increased　by　a　factor　of　3．O　in　comparison　with　the　as－received

specimen　and　the　specimen　af㌃er　10passes．

The　experimenta互data　of　the　as－received　specimen　af毛er　10　passes　are　plotted　in　the　Ha1レ

Petch　relationshlp　of　the　yield　stress　against　d一】／2　as　shown　i錘Flg．2，　where　d　is重he　measured

grain　size　and　the　yield　stresses　are　determined　f沁m　the　relationship　between　the　stress　and

甑estrain　shown　in　Fig．1．In　Fig．1，the　experimental　data　of　the　ball　milling　iron　powder　and

the　bulk　iron　with　the　uitra－fine　grained　structure　obtained　by　Takak｛et　al．［71　are　p正otted．　The

results　obtained　by　the　ECAP　process　show　good　agreement　with　the｝玉all－Petch　relationship

obtained。

Conceming　wlth　the　cold　fbrmability　of　ultra一丘ne　grained　ultra　low　carbon　steels，　the　side

extruded　specimens　with　a　thickness　of　l　Oμm　after　1，2，5and玉Opasses　are　rolled　up　to　total

reduction　in　thickness　of　95％by　mul如正e　passes　at　room亡emperature．　All　spec童驚ens　a負er　1，2，

5and　10passes　can　be　rolled　up　to　95％wi毛hout倉acture．

堪。Re鵬躍ks
In　this　paper，　the　creation　and　properties　of　nano－scale　steel　pro（iuced　by　the　SPD　processes

are　reviewed．　In　the　steels　with　the　slngle艶rrit6　phase，　it　is　difHcult　to　obtain　the　steels　wlth

the　nano－scaled　grain　size．　In　order　to　obtain　the　nano－scale　steels，　the　use　o負he　steels　wlth

two　phases　such　as　the　fbrrite　and　pearlite　will　be　effbctive．

Re艶re甑ces　　　　　　　　　　署

［1］｝lagiwara，　H．：Proc．　of　3rd　Sy脚osium　of　Super　Meta1（2000），　pp．13－17．

［2］Segal．　V．M．，　Reznikov，　VI．，　Drobyshevskiy，　A．E．　and　Kopylov，　V．1．：Russian　Metal

　　　1（1981），pp．99

［3］Azushima，　A．，Aoki，　K　and　Inoue，　T．：Tetsu－To－Hagane　87（2001），　pp762－766．

［4］Valiev，　R．Z．，　Islamgaliev，　R．K．　a鷺d　Alexandrov，1，V．：Prog．　Ma重erials　Sclence　45（2000），

　　　pp．103－189．

［5］Salto，　Y，　Utsunomiya，　H．　Tsゆ，　N．　aDd　Sakal，　T．：Acta　Mater．47（玉999），　pp579－587．

［6】Umemoto，　M．，　Liu，　Z．G．，　Hao，　X．」．，　Masuyama，　K．　and　Tsuchiya，　K．：Mater．　Sci．　Forum

　　　360－362（200D，　pp．167－174．

［刀Takaki，　S．　and　Nakamura，　S．：CAMP－ISI312（1999），　pp．36B64．
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豆．　頁賎亡rod腿C重重0簸

Strain一王nduced　Dynamic　Transfbrmation（SIDT）is　very　efi飴ctive　fbr　refining　the　fbEite　grains

in　low　carbon　steels　partly　by　random　crystallographic　orientation　distribution　offbrrite　grains

釦㎜ed　and　pa晦by　early　impingement　of魚田ite　grains　due　to　the　ve！y　high　nucleation　rate．

In　the　present　study，　the　effbcts　of　processing　Parameters　on　the　threshold（critica王）strain　fbr

SIDT　were　quantitatively　investigated　and　the　kinetics　of　dynamic　a簸d　static　trans☆）rmation　in

multipass　defb㎜ation　were　analyzed．　Alloy　design　concept　fbr　increasing　SIDT　fαrite

丘action　was　introduced．　Finally　the　effbct　of　second　phase　on　the　mechanical　properties　in

u1宅raf三ne－grained　dual　phase　stee1　was　also　examined．

2．　Cr髭量。我艮s重r謎藍耳1墨or　s重r我量簸一量鹸duced　dy鍛盈搬重。重r謎藍s薮）照簸a重養。簸

SIDT　is　a　kind　of　so負ening　process　of　supercooled　and　strained　austenite　and　competes　with

dynamic　recrystallization（DRX）during　defbrmation　of　austenite　u蕪der　Ae3　temperature．

Microalloyed　low　carbon　steel　specimens　were　defbrmed　under　various　processing　conditions

and　the　critical　amounts　of　strain蝕so負ening　of　strained　austenite　were　dete㎜ined丘om

stress－strain　curves　by　utilizing　the　method　proposed　by　Pohak琶nd　Jonas［1］・

In　Fig．1，　the　effbcts　of　processing　Parameters　on　the　critical　strain負）r　possible　sof℃ening

mechanisms　were　plotted。　SmT　is　the　so負ening　mechanism　at　below　Ae3　temperature　where

the　critical　strain　fbr　SIDT　is　smaller　than　that　of　dyna崩。　recrystallization（DRX），　whereas

DRX　is　the　so負ening　mechanism　at　above　Ae3　temperature　where　the　opposite　is　true．　This　is

because　the　prefbrential　sites　fbr　SIDT　and　DRX　are　the　same　and　the　softening　mechanism

having　the　lower　critical　strain　is　operated　earlier　and　preoccupies　the　possible　nucleation

sites　such　as　graln　boundaries　and　defbrmation　bands，　etc。．

3．K量簸e重ics鼻取d　f硬riせe　fr謎。す量on亘殿S亙DT

The　kinetics　and　f合rrite　f士action　ill　SIDT　depend　on　alloy　system　and　processing　parameters

such　as　strain，　strain　rate，　austenite　grain　size，　de飴㎜ation　temperature，　etc．．王n　the　present

study，　it　is　reported　that　the　actual　problems　in　the　realization　of　heavy　defb㎜ation　to　obtain

ultraf玉ne－grained　structure　can　be　avoided　by　the　successive　light　defbrmatign　with重he　strain

exceeding　the　critical　value　fbr　SIDT　in　each　rol豆ing　pass，　and　also　the　eff6cts　of　processing

parameters　on　the　S夏DT　kinetics　and　microstructure　are　introduced．　In　addition　to　these，　the

iRcrease　of　Ae3　temperature　enhances　the　SIDT　process　at　the　same　defbrmation　temperature，

which　also　helps　relieve　the　rolling　load　problem．　As　an　example，　the　amounts　of　SIDT　were

compared　between　two　alloys　contain至ng　dif琵rent　S童levels．　As　can　be　seen　in　Fig．2，　the

higher　Si　content　steel　showed　the　larger　arnou飢of　SmT　fbrrite．　This　is　because　the　addition

of　Si　increases　Ae3　temperature　and　in　tum　accelerates　the　SIDT　process　due　to　both

augmented　chemical　and　mechanical　driving　fbrces　fbr　the　phase　transfbrmation．

4．E鐸ec辻S　OずsecO鞭d　p蝕我se　o面恥e搬ech蹴藍ca髭pro診er重量es　in嘘罫麟簸e　d腿我亙P難箆se　s重ee亘

As　the　fbrrite　grain　becomes　fine，重he　strength　of　ma之erial　increases　according　to　Ha11－Petch

type　equa宅ion．　The　problem，　however，　is　tha重重he　yield　strength　increases　more　rapldly　than

tensile　strength　with　the　decrease　in　fbrri重e　grain　size　which　results　in　very　poor　duc窒ility　in

u1柱afine－grained　steel．　In　order　to　overcome　this　problem，　dual　phase　microstruc撫re　was

adopted．　Af㌃er　the　fbrmatioll　of　SIDT　fbrrite　tl｝rough　hot　roHing，　the　remalnlng　aし三s£enite　will

be　trans倉）rmed　to　various　second　phases　accordin9之。　tlle　cooling　rate．　In　Fig。3，　the　variations

11



of　tensile　and　ChaΦy　impact　properties　of　ultrafine　dual　phase　steel　were　plotted　as　a　fUnction

of　cooling　rate。　As　the　cooling　rate　is　increased，　the　second　phase　changed　f士om　higher　to

lower　temperature　transfb㎜ation　microstructure，　and　the　tensile　strength　increased

maintaining　acceptable　levels　of　yield　ratio　and　unifb㎜elongation．

Re艶rence
［1］E．1．Poliak　and　J．　J．　Jonas，　Acta　MateL，44，　p　l　27（1996）．
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Ultra且ne　Grained　Steels　Through　The㎜omechanical　Processing
　　　　　　　　　　　　　　　　GL．　Kell》～H．　Beladi　and　P．D．　Hodgson

　　School　of　Engineering　and　Technolog》～Deakin　University，　Australia

（a）ε＝1．5，　♂＝3s脚1，　l　s　delay　befbre　quench．

（c）ε＝1．5，　6＝3s’1，30　s　delay　be盒）re　quench．

Fig．1．（a）一（c）AISI　lOlOsteel　quenched　a

（d）A負er

1．　亙ntroduction

Strain－induced　trans飴㎜ations（SIT）of　austenite　to　bainite　or飴rrite　can　produce　ultra且ne

grained　microstructures．　The　m句or　problem　with　utilizing　S　IT　on　a　commercial　scale　is　that

the　critical　strains　required　are　too　large　to　be　achieved　in　a　single　pass．　If　multiple　passes　are

to　be　used　to　accumulate　the　strain　required　fbr　SIT，　the　ef艶cts　of　softening　processes

occurhng　between　passes　need　to　be　dete㎜ined．

2。Experimental　Methods　and　Materials
Hot　torsion　and　single　pass　hot　rolling　ofplain　carbon　steels　at　temperatures　near　the　Ar3　were

ca㎡ed　out　to　dete㎜ine　the　chtical　strains鉛r　the　trans鉤㎜ations．　Hot　torsion　expehments

were　used　to　dete㎜ine　the　so負ening　kinetics　of　AISI　steel　a負er　SIT　ofγ→αhad　been

initiated．　The　changes　to　the　microstructures』du血g　so倉ening　and　aRer　a　second　defb㎜ation

were　observed．

3．ResHlts　and　Discussion
The　c　ritical　r　eductions　in　s　ingle－pass　r　olling　for　S　IT　t　o　b　ainite　a　nd　ferlite　inc　reased　w　ith

increasing　carbon　content．　The　cntical　reduction　fbr　the魚㎜ation　of　bainite　changed丘om　30

to　40％while　that　fbrαfb㎜ation　increased丘om　50　to　70％as　the　C　content　increased丘om

16to　35％．　Initially　the　strain－induced　fbrrite　nucIeates　on　planar，　intragranular　defbcts［1］．

Once　defb㎜ation　stops，　theγ→αtrans飴㎜ation　continues　with　coarsening　of　the
strain－induced　fヒrrite　and　nucleation　and　growth　of　other　fbmls　of　fb1Tite．　The　initial　fb1Tite

grain　size　after　hot　torsion　to　a　strain　of　1．5　is　3μm（Fig．1a），　af㌃er　l　Os（72％sofしening）the

grains　are　elongated　in　the　direction　of　the　odginal　ra負s（Fig．　l　b）．　The　coarsening　continues　to

30s　when　there　is　very　littleγremaining（Fig．　l　c）．
　　，　　　　　　　　　『’　　　　　　　　　　　　　　　　1即　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　 炉♪　　　　、　　　　　　く

（d）・1－1，5，△’一10・，・，一1．5，6－3s－1，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　丘er　hot　torsion　defb㎜ation　then　holding　at　7600C．

holding　fbr　l　Os，　apPlying　a　second　strain　of　1．5　then　quenching・
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Following　two　strains　of　L　5　with　an　intαpass　time　of　l　Os，重he　microstrじcture　is　considerably

refined（Fig　l　d）．　In　contras重to　the　homogenously　dispersed　carbides　observed　a負er　complete

transfb】㎜atio簸重。　strain－induced　fbrrite［2］，　the　carbon－enriched　areas　in　this　microstructure

are　very　localized．　Comparing　the　micros£ructures　befbre　and　afler　the　seco簸d　strain（Figs　l　b

a簸dld），　it　is　Iikely　that　these　areas　are　simply　produced　by　progression　of　theγ→α

transfb㎜ation．　The　final　microstructure（Fig。1d）is　fbrmed　by　warm　working　of　the

coarsened　fbrrite　raf毛s（Fig．1b），重he　possible　mechanisms　are　polygonisation　and　coatinuous

dynamic　recrystallisation．　Pro－eutectoid　fbrrite　evide！亙t　afしer　the　first　strain（Fig．1b）can　no

longer　be　distiRguished，　it　seems　likely　tha重重his　was　refined　by　a　similar　mechanism　lto　the

coarsened　s重rain－induced　fbrrite，

The　microstructures　fb㎜ed　d面ng　single　pass　hot　rolling　are　more　complex　with　coRstituents

includ量ng　u1重raflne　baini重e，　ultrafin夢fbrri毛e，　acicular　fbrr疑e，　proeutectoid　fbrrite，　pearlite　and

ma控ensi毛e　depending　on　the　reduction，　rolhng　tempera加re　and　post－rolling重he㎜al　treatment．

0

4
12

3

Co簸d髄sio聡s

Strain－induced　fbrrite　will　coarserk　dud鷺g　an　isothe㎜al　hold　ifthe　initial　tra漁sfb㎜ation　is

only　partially　complete　due　to　a　lack　of　pinning．

Fu】睡her　d　efb㎜atio簸ofcoarsened　ferrite　r　esults　in　a　r　efined　m　icrostruc宅ure，　t　he　l　ikely

mechanisms　are　polygo穀isatlon　or　continuous　dynamic　recrystallisation．

Increasing　the　carbon　content童ncreases　the　c磁ical　strain　fbr　SIT　to　bo重h　bainite　a簸d

驚㎡te．
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De飴㎜ation　Induced　Fe㎡te賢ans釦㎜ation　and　Grain：Re丘nement　in　S£eels

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H鋤亙）ONG

Ce簸纏夏豆ro魏a舳S重ee叢Rese箆曲亘眼S額繊eβe長」養田910008亙，　C取勲

L出汁ro〔麺C重孟0鑓

At　prese鍛t，　the　sma1王est　fbrrite　grain　in　plain　low　carbon　s重eel　produced　in　iRdusthal　scale曳s　of

20移min　size，　and　microalloyed　steel　strips　is　of　10Fm　in　size．　Nagai　et　al　have　ob毛ained

霞ains　of　1緋m　in　size　in　C－Mn　s毛eel　through　heavy　de魚㎜ation　a毛10wer　temperature．　Choo　et

al　applied　a　new　rnethod　called　d）壇amic　trans角㎜atio娘。　re負ne匪ains　of　C－Mn　steel　to

abo厩1μm．　It　is　generally　believed　that　heavy　de負）rmat重on　at　lower　temperature　is　quite

necessary　to　obtain秘1trafine　grains　i且steels．　The　mechanism　fbr　microstructure　evol滋ion

duri捻g　heavy　defbrmation　adower　temperat蘇re　are　ambiguo競s：recrystallization　of　austeni£e，

non．recrystallizatio且of　austeni宅e，　d）償amic　trans魚㎜ation，　or　what　we　called　de釦㎜ation

induce曲πite　transfb㎜ation（D王FT）．　The脚ciple　of　DIFT　and　its　applications　in　grain

refinement　in　steels　are　presented　in　this　paper．

2．T盤e］P罫且盤。藍P夏e　of豆）e慮or期薩我繭。盈】L豆眼dl腿ced目Fe瞠’髭e　Tr心力s最｝r鵬盆纐。選L

Austenite　to艶買ite　trans魚㎜ation　in　steels　is　one　of　the　t）愴ical　di飾sion　trans飴雛nation

which　is　encountered　in　a　variety　of　st］細ctural　steels．　For　commercial　structural　steels，　the

diving　R）rce　fbr　austenite　to　fbrrite　transfbrmation，　ffee　energ）～is　dependent　on　chemical

composition　and　temperature．　For　de飴Hned　austenite，　the　accumulative　de魚㎜ation　energy

could　contribute　to　trans釦㎜ation　drivi鍛g魚rce　which　results　in　the　promotion　to　austenite宅o

fbrrite　transf～）㎜ation　if　defb］㎜ation　energy　could　not　be　released　through　recrysta蕪ization．

This　k勧d　oftrans鉤rmation　is　named　as　de魚㎜a重io鍛induced艶nite　trans魚㎜ation（DIFT）．

The丘ee　energy　change△G　associated　with　the　nucleation　process　fbr　homogeneous
n、ucleation　i】〔｝steel　is

△G＝一V△Gv＋Aγ＋V△Gs　　　　　　　　　　　（1）

where　V△Gv　is　the　volume　fヒee　energy　change．　The　creation　of　an　area　A　of呈n重αface　will

give　a倉ee　energy　increase　of　Aγ．　A　mis丘t　strain　energy　per　unit　volume　of毛he　transfbm玉ed

phase　is　given　by△Gs．　Bu頒uclea重臣on　in　solid　steel　is　almost　always　heterogeneous．　Suitable

鷺ucleation　sites　are　non－equilibrium　def奄cts　such　as　excess　vacancies，　dislocations，　grai数

boundaries，　stacking　faults，　inclusions，　and　ffee　surfaces，　all　ofwhich　increase　the　f㌃ee　e聡ergy

ofthe　stee1．更f℃he　creation　ofanucle蘇s　results　in　the　destr犠。重ion　of　a　defbct，　some　f士ee　e且ergy

4Gd　will　be　released　thereby　reducing　the　activa重ion　energy　ba㎡eL　The　equivalent　to

Equa重ion　l　f～）r　heterogeneous　nucleation　is

△G＝一V△Gv＋Aγ＋V△Gs一△Gd　　　　　　　　（2）

The　f｝ee　energy　ofγphase　is　raised　t㎞ough　defb㎜ation．　If冠is　expressed　by　change　of

dislocation　density：

△Gd一μ（ρ一ρ0）b2Vγ　　（3）Ass・m・th・重・11・fth・accum・1・tive　e…gy　d・・t・

defbm玉ation　is　co鷺sumed　by　the　transfb㎜ation，　a　CCT　diagram　can　be　ca王cula重ed．　The　sta1t

transfb㎜ation　temperature　of　one　typical　CCT　of　C－Mn　steel　is　showR　F責g．1，　which　means

that　increase　o餓ee　energy　of40J／mol　due　to　de鉤㎜ation　brings　abcut　a　temperature　increase
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to　50K　approximately．　The　addition　of　Nb　into　steel　promotes　the　accumulation　of　energy，

which　results　in　the　promotion　ofD工FT，　Fig．4．
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Fig，1（1e食）The　st飢temperature　of　austenite　to飴rhte　transfb㎜ation　is　raised　by　energy

increment　induc　ed　by　defb㎜ation．

Fig．2（right）The　addition　of　Nb　promotes　DIFT（16Mn　and　16MnNb　steels　defb㎜ed　at

1073K　at　strain　rate　of　5　s’1．）

3．Grain　Refinement　through　DIFT　in　Stee夏s

Ferhte　grain　through　DIFT　is　much丘ner　compared　with　conventional　trans飴㎜ed飴rrite

grain．　The　accumulative　energy　in　austenite　mainly　depends　upon　chemical　composition，

defb㎜ing　temperature，　strain，　strain　rate，　sample　dimensions，　and　loading　mamer，　etc．．

Uni角㎜ity　dispersion　of　ultra負ne色rrite　grains　induced　by　DIFT　can　be　controlled　through

variables　to　change　accumulative　energy．　By　adopting　the　theory　of　DIFT，　mean　grain　size　of

4移min　size　can　be　obtained　in　plain　low　carbon　steel，　Fig．3，　and　corresponding　mean　grain

size　of　1μm　in　size　can　be　achieved　in　microalloyed　steel，　Fig．4．　It　is　proved　that　DIFT　is　a

very　effbctive　method　fbr　grain　refinement　in　steels．
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Fig．3（le丘）Microstructure　ofplain　low　carbon　steel（0．18％C－0．21％Si－0．60％Mn）soaked　at

1173K，　defb㎜ed　80％at　1033K　and　then　water　cooling　to　RT，Fig．4（nght）Microstructure

of　microalloyed　low　carbon　stee1（0．094％C－0．29％Si－1．42％Mn－0．045％Nb－0．008％Ti）

soaked　at　1473K，　defb㎜ed　3　passes　at　l　O93K　with　total　reduction　of　250％and　then　water

cooling　to　RT．

DIFT　is　theγ／αtrans飾㎜ation，　which　happens　at　higher　temperature　due　to　the　accumulative

energy　induced　through　de飾㎜ation．　DET　leads　to丘ne　grain　in　plain　low　carbon　steel　and

ultrafine　grain　in　microalloyed　low　carbon　steel．

一16一



G響繋溜鼎藩w糟等温整響塞撫羅漏α
　　　　　　　　YHirai＊，　K．　H：ase＊，　T．　Hoshino＊，A．　Ma£suzaki＊，　K．　Amano＊，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　T．TSuchiyama＊＊and　S．「ぬkaki＊＊

＊恥chnical　Research　Laboratories，：Kawasaki　Steel　Corp．，1－chome，　Mizushima，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Kurashiki　712－8511，　Japan

　　＊＊Departrnent　of　Materials　Science　and　Engineering，　Kyushu　U鍛iv．，6－10－1

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Hakozaki，　Fukuoka　812－8581，　Japan

藍」鵬ro伽。電叢。遡

　　　The　gてai薮refinement　is　the瓢os奄effeαive　way　to　im脚ve　the　strength　and亀oughness　i数

s重eels［1】．　Recently　manyτesearches　to　refine£he釜errite　grains　have　been　carried　out｛2］｛4｝．　The

heavy　de£o罫mat圭on　oだsuper－cooled　austeni£e　is　one　of　the　methods　to　achieve　the　ultra　fine

gra三n　str聾cture　of　the　steel【2L［3】．　In　this　study，　the　effec£s　of　a　coPPer　additio簸and　the　soaking

time　in　an　austeni重e　region　on　the　trans石ormation　starting　temperature（Ar3　te搬perature）were

investigated　in　O．1mass％C－0．2mass％Mn－0．2mass％Si　stee1．　The　possibi1貢y　of　gτain

refinemen£was　also　iavestigated　in　2mass％Cu　bearing　stee1．

露認即er董盤e漁恥roc磁閣re

　　　0．1mass％GO．21nass％Si－0．2mass％Mn

stee1（stee1　Base）and　Cu　bearing　steel（s重ee互

2Cu）show磁n　T包ble　l　was　used　in　this　s加dy．

These　steels　were　made　by　vacuum－melting

a難dcast　into　10kg　ingots．　They　were　hot

roUed　　i簸重。　　pla窒es　　in　　60mm　　重hickness

負）110wed　by　soaking　at　1523K　fbr　18ks　and

air－cooled．　The　cy三indrical　specime簸s　of

8mm　in　diameter　and　12mm　in　length　were

machined　from　these　plates。　The　specimens

were　heated　at　1223K　fbr　lks重028．8ks　and

cooled　with　the　cooli簸g　fa窒e　of　2K／s　as

shown　in　Fig．1．　Cu　segregation　to　aus重enite

grain　boundary　was　measured　by　an　auger

eleCtrOn　multiprObe　i簸the　SpeCimen　SOaked

a重1223K　for　14．娠s　and　quサnched　int（）wa重er．

The　specimens　were　also　de棄b瓢ed　at　the

temperature　betwee叢873K　and　1223K　w鴛h
the　reduct云on　of　50％and発he　stra量n　rate　of　1／s，

重hen　quenched　to　room　temperature．　A簸

optical　miαoscopy，　SEM　and　TEM　were

used　to　observe　the　micros隻ructufes．　The

grai鷺　SiZe　WaS　meaS贋ed　by　an　image

analysis　of　the　micrographs．

3．妃x夢er長職e惣長res癩s斜懸最sc麗ss長。舩

覧ble　l　Chemical　compositioas◎f　steels　exa如ned（mass％）．

Steel C Si Mn P S Cu

Base　O．壌0　0．22　α21　0．00署　0．001　－

2C疑　　Oj藤　　0，22　　0．22　0．001　0．00竃　2．0
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　　Fig．2　Schematic　iUustratio猛of　compression　test．

　　　The　ef£ects　of　soaking　time　i簸austenite　region　on重he　Af3　te無perature　are　shown　in　Fig．3．

The　Ar3　temperature　of　stce12Cu　remarkably　decreased　with　prolonging　the　soaking　time．0簸

the　other　hand，　the　Ar3重emperature　o｛steel　Base　was　almos重constant．　The　Cu　segregation　to

aus詫enite　grain　boundaries　was　observcd　by　an　auger　a簸alysis．　From　these　results，　the
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decrease　in　Ar3　temperature　in　steel　2Cu　is　caused

by　the　segregation　of　coPPer　to　the　austenite　grain

boundaries．

　　　The　effect　of　defo㎜ation　temperature　on

defo㎜ation　stress　of　steel　2Cu　is　shown　ill　Fig．4．

The　defo㎜ation　stress　was　remarkably　decreased

by　defo㎜ing　super－cooled　austenite　obtained　by

prolonging　the　soaking　time．　The　optical　micro－

structure　of　the　specimen　whose　defo㎜ation　stress

showed　minimum　value　is　shown　in　Fig．5．　The

ferrite　grains　were　equiaxed　and　more　than　85％

ferrite　grains　consisted　of　high　angle　boundaries．

The　average　f巳rrite　grahl　size　was　2．1μm．

　　　hl　order　to　clarify　the　grain　refinement　behavior

at　this． 狽?ｍｐｅｒａｔｕｒｅ，　the　change　in　the　optical

microstnlcture　du血g　the　defbmlation　was　studied．

As　a　result，　it　was　found　that　the　grain　refinement

process　consists　of　two　stages．　In　the　first　stage，　the

volume丘action　of　the　ferrite　fomled　during　the

defomation　increased　with　increasing　the　degree

of　deformation．　In　the　next　stage，　the　ferrite　grains

were　refined　and　equiaxed　with　increasing　the

degree　of　defomlation．　These　results　show　that　the

grain　re∬nement　was　achieved　by　the　dynamicγ

→α　transfo㎜ation　followed　by　the　dynamicα

recrystallization．

4．Conclusions

（1）The　Ar3　temperature　decleased　by　prolonging

soaking　time　in　γ　region　because　of　Cu
segregation　toγ　grain　boundaries．

（2）The　defo皿ation　stress　remarkably　decrease4　by

defbrming　super－cooled　austenite，　due　to　．　the

dynamicγ→αtransfo㎜ation　followed　by　the

dynamicαrecrystallization．

（3）The　fine　ferrite　grain　i皿size　of　2．1μ皿was

obtained　by　the　defomation　of　super－cooled

austenlte．

（4）The　ferrite　grains　were　refined　by　the　dynamic

γ→αtransfomlation　followed　by　the　dynamicα

recrystallization　in　steel　2Cu．
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　　Strain　induced　dynamic　transfbrmation　in　Nb　cont捌ining　steel

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　SCHong，SHLim，KJLee，KSLee

Division　ofMaterials　Science＆Engineering，　Hanyang　University，　Seoul，　Korea

　　In　this　study，　the　amoOnt　of　dissolved　Nb　was　changed　by　applying　various　reheating

te；nperatures　and　the　effbct　of　solute　Nb　or　NbC　on．　strain　induced　dynamic　fbrrite

transfbrmation　was　examined．　The　evolution　of　the　strain　induced　fbrrite　grain　structure　with

defbrmation　was　investigated　by　metallography　and　by　measuring　the　misorientation　angle

distribution．

　　Two　alloys　were　prepared　by　Vacuum　Induction　Melting．　One　was　based　on　the　O．14C－

15Mn－0．7Si（C－Mn　steel）．　The　other　one　was　O．05wt％Nb　containing　steel　CN．b　steel），　The

hot　compression　test　was　perfbrmed　with　up　to　true　strain　of　1．6（80％redし1ction）and　constant

strail／rate　of　5／sec　with　various　reheating　temperatures　by　Gleeble　l　500，　The　amount　of

reduction　f沁m　10％to　80％was　applied　at　Ar3＋10℃respectively　and　then　water　quenched

immediately　to　examine　the　fbrmation　of　fbrrite．　The　microstructure　was　observed　by　OM　and

TEM　and　the　grain　boundary　rnisorientation　angle　was　measured　by　EBSD．

　　In　the　low　reheating　temperatures　such　as　900℃，where　Nb　was　mostly　precipitated　as　NbC，

the　dynamic　fbrrite　grain　of　Nb　steel　was　finer　than　that　of　C－Mn　stee1，　since　NbC　acted　as

飴rrite　nucleation　site　or　strain　induced　grain　growth　was　inhibited　by　the　precipitates，　In　case

of　the　higher　reheating　temperatures　such　as　1250℃，where　most　of　Nb　was　dissolved，　the

色rrite　tr㎝sfb㎜ation　was　remarkably　reduced　and　the飴πite　morphology　was　changed　as

shown　in　Fig．1．

鵬

Fig，lThe　fbrmation　ofstrain　induced　fbrrite　after　80％reduction　wlth　reheating　temperature

　　　　　　　　　　（a）900℃（C－Mn　steel）　　　　　　　　（b）900℃（Nb　stee1）

　　　　　　　　　　（c）1250℃（C－Mn　steel）　　　　　　　（d）1250。ρ（Nb　steeI）
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Fig．2　TEM　micrographs　ofNb　steel　showing　morphology　offbrrite　grains　afヒer　80％reduction

　　　　　　　　with　reheating　temperature　　　（a）900℃　　　（b）1250℃

By　TEM　observation　ofNb　stee1，　in　case　of　900℃reheating，　the　equiaxed　fbrrite　grains　with

high　angle　grain　boundary　were　fbrmed　and　a　Iarge　amount　of　dislocatioll　cells　were　observed

i11琵rrite　grain．　When　solute：Nb　was　presented　a丘er　reheating　at　125（）℃．highly　dislocated

substructure　of　fbrrite　was　generated　by　the　defbrmation，　since　dynamic　recovery　was

illhibited　by　solute　Nb．　As　a　result，　defbrmed　structure　with　Iow　misorielltatiol／angle　was

exhibited　significantly　as　shown．in　Fig．2．　In　this　case，　the　dynamic　fbrrite　voklme　ofNb　steel

with　amount　of　reduction　was　compared　with　that　of　C－Mn　steel　as　shown　in　Fig．3．Over　40％

reduction　the　fbrrite　volume　of　Nb　steel　was　Iower　than　that　of　C－Mn　steel．　It　was　considered
　　　　　　　　，

that　the　fbrrite　transfbrmation　during　defbrmation　was　retarded　by　both　the　solute　dragging

ef琵ct　ofNb　and　the　consumption　gf　strain　energy　to　precipitation　of：NbC　durillg　defbrmation．

Solute　Nb　inhibited　fbrrite　grain　boundary　migration　lead　to　retarding　the　progress　of

transfbrmation．　The　critical　driving　fbrce（△Gv）fbr　nucleatiorしof　precipitation　was　composed

ofchemical　driving　fbrce（△Gch）and　strain　induced　driving　fbrqe（△Gst）［1］、

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　△Gv　＝△Gch　＋△Gst

The　strain　induced　driving　fbrce　was　consumed　by　the　precipitation　of　NbC　during　the

defbrmation。　Thus，　the　strain　induced　driving　fbrce　fbr　strain　induced　dynamic　fbrrite

transfbrmation　was　relatively　decreased　resulting　in　retardation　ofthe　transformation．

（
零
）
。
屋
三
〇
＞
8
個
」
」
畠

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Reduction（％）

Fig．3　Measured　fbrrite　volume　with　amount　ofreduction　with　reheating　temperature　of　l　250℃
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Ce継ral　Iron＆Steel　Research　Institute，　Beij　ing，100081，China

亙NTRODUCT亙ON
Since　reducing　the　grain　size　of　a　materia1，　particularly　in　the　raRge　below　10建m，　has　the

potential　dual　benefits　of　increasing　both　the　strel轡h　aRd　the　toug㎞ess，　the　refinemeRt　of

艶rrite　grain　size　has　remained　a　key　goal　ofτesearch　i1窪to　the　thermomechanica1　processing　of

s重eels．1旦recent　years，　i重has　been　shown　tha重。汎e　of　the　most　promisiag　approaches　to　fbrrite

grain　refinement　involves　so－caUed　defbrmation　iRduciRg　fbrrite　transfbrmation（D至FT）or

strain　inducing　transfk）rmation　rolling（SITR）and　dynamic　recrys重aUiza£ion（DRX）of　fbrrite

［ト5］．This　method　i簸voives　imposlng　large　strain　on　the　steels　at　the　temperature　above

trans食）rmation　temperature　Ar3．

However，　there　have　sti夏1　remained　some　questions　about　the　process　ofDIFT　and　mechanism

of　the　nuclea重ion　of　induced　fbrrite．　In　the　present　paper，　the　nudeation　of　fbrrite　in　a

microalloyed　steel　wi重h　ultra　low　carbon　content　durlllg　the　process　ofDIFT　is　studied　and　the

n｝icrostructures　are　also　observed．

EXP置R匡MEM
Amicroalloyed　steel　with　u翫a　low　caダbon　content　was　carried　to　pe婁fbrrning　the　compression

test．　The　chemical　composition　of重he　s重eel　is（w重％）：0．003C－1．12MR－022Si－0．011Ti－

0．052：Nb－0．00360一く0．0016P－0。0010S－0．0012：N．　The｛ransfbmlatioR　temperature（Ar3）and

the　equilibrium　transfbrrnation　tempera重ufes（Ae3）are　1088K　a1｝d　1151K　respective1）へThe

Ar3　temperatures　were　measured　by　us圭ng　the　ForrBaster－Digital　Automatic　with　the　heati簸g

or　cooling　rate　of　200K／s．　The　Ae3　ternperatures　were　calcula宅ed　by　using　the　Thermo－Cale

software．　The　hot　compression　tes重was　conducted　i捻aGleeble　2000　machine．　Rehea重ing

coRditions　were　1423K　fヒ）r　3　min，　then　cooled　dow烈with　5K／s　cooling　rate　to　the　defbrmed

temperature　of　1023K，1063K，1093K　alld　1123Krespectivel》へThe　specimens　were　defbrmed

with　a　single　pass　with　60％reduction　with　15／s　strain　rate，　then　quenched　immediate1）へThe

induced　fb煎e　was　observed　by　optical　microscopy，　TEM，　SEM　aad　EBSD．

REsuurs
The　original　micros重ruc重ufe　of　the　steel　befbre　defbrmatioR　was　austenite．　Fig．1　shows　the

rnicrostruc重ures　ofthe　steel　defbrmed　at　1023K，1063K，1093K　and　U　23K　respective1）へSince

the　specimens　were　quenched　imlnediately　af竜er　defbrma重ion，　it　is　believed　that£he　fbrrite

且）rmed　du曲g　defbrmation．　It　can　be　seen重ha£a宅the　experimental　temperature　range　fbrrite

were　i簸duced　in　austeni重e，　and　the　induced　fbrrite　are　equiaxed　and　flne．　The　induced　fbrrite

nucleated　no之only　at　oτiginal　austenite　grain　boundaries　and　defbrmed　bands　but　also　within

the　auste且ite　grains。　Fig．2　shows　the　TEM　morphology　of　the　steel　defb㎜ed　at　1093K。　Both

the　elongated　and　equiaxed　f硬rite　grains　were　existed．　The　d呈sloca重ion　density　in　the

elongated　defbrmed　fbrrite　grains　was　high，　but　the　dislocation　was正ittle　in　fine　equiaxed

艶rrite　grains．　Fine　cemen旗e　par毛icals　were　precipitated　between電麦1e　original　aus£eni亀e　and

induced　fbrrite　gra圭1ユboundaries　and　along　the　fbrrite　grain　bouadaries。　During　DIFT　process，

恥efbrrite　grains　were　induced　in　austenite，　so‘carbon　rich　zoRe’is　fbrmed　between　the

austenite　and　fbrrite　grain　boundaries　alld　along　the艶rr嚢e　grain　bou1玉daries　due　to　the　extra

carbon　du血g　Y→atransfbrmation．　Thus　second　phase　carbides　include　cementite　particles

were　fbrmed．　The　fine　cemen重ite　par£icles　not　only　inhibit　the　grain　growth　b厩also　inhibit　the
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nucleation　of　induced　fbrrite　grains．　In　this　way　decreasing　carbon　content　can　improve

induced魚皿ite鉛rmation．　Fig．3　shows　the　EBSD　analysis　of　steel　defb㎜ed　at　1123K．　The

slight　microtexture＜001＞was　fb㎜ed　in　the　induced琵πite　microstructure（Fig．3a）．　The

misorientation　ofthe　induced　fbrrite　grains　was　in　general　greater　than　15。（Fig．3b）．

．…1饗欝：糠

灘
（a）1023K　　　　　　　（b）1063K　　　　　　　（c）1093K　　　　　　　（d）1123K

　　Fig．1　microstructures　of　the　steel　defbrmed　at　1023K，1063K，1093K　and　1123K

Conclusions

l．Ferrite　can　be　induced　at　temperate　range　1023K　to

1123K　during　DIFT　process．　The　fbrrite　grains　are

fb㎜ed　basically　at　original　austenite　grain　boundary　and

de釦㎜ed　bands　but　also　within　the　austenite　grains．

2．The　misorientation　of　the　induced　fbrrite　grains　is　in

general　greater　than　150 @．　The　dislocation　density　in　the

elongated　defbrmed　fbrrite　grains　is　high，　but　the

dislocation　is　little　in　fine　equiaxed　fbrrite　grains．
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A：FE　analysis　of　ultra－fine　grain　fbrmation　in　a　simple　hot　rolling

　　　　　　　　　　　　　process　and　experimental　verif1catio鍛

　　　　　　　　　　　　　　　C．J．H：ua皿g　C。LMo　D．Z。Li　YYLi

　　㎞s旗ute　ofMetal　Reserch，　Ch血ese　Academy　of　Scie盤ces，　P。　R．　Ch解

義。引照憩磁鵬崩劔盈

　　A餓in重erest　has麟seMece撹ly　in血e　produ（戯◎n　of　steels　h＆vi鍛9＆n　esse難t重a簸y艶㎡tic

nlicros伽ctu眠re　and　an　u1重ra　fine　gra三簸size．　The　bas孟。　reason　fbr　this　interest童s　to　i鍛crea』se

strength鋤d　impr◎Ve倉acture　resistance　ofs重eels．　A　f6w　groups　have　reported鍵chievi簸g　fb㎡te

騨ins鎚恥e薦1岬in　low　c曲on　steels　via　si罰aple魚e㎜o搬echImic組mea鵬［1－5】．0難e　of

伽emos重倉equently　mentlo鍛ed　works鼠mong重hese　repor蕊is重he　ho重rolli薮g　test　d◎盤e　by

矧odgson　et　a玉．頁n　1992，　Hodgson　e重al　reporεed　h盆vlng　achieved　ul十一fine　grains　by　a　simple

rolling　　Process　［8，9】．　Hodgson　　薮anle（i　重his　novel　rolli盤g　　schedule　‘‘strain　　i薙d疑ce雌

tr鶴振）㎜ation　rol璽i鍛9（SITR）”．　lt’s　very　interesting　to　note魚ぬhe　ultra一負ne　gr蜘s　rep◎鷲ed　in

hodgson’s　exper孟ments　were　ac磯uired　by　a　o薙e－pass　rolling　Process　with騰re伽ction　r蘭。　of

only　about　30％．　It　was　reported　that　up　to　I／30f魚e　total　section　of　the　rolled　sp㏄重mens　was

tra鵬fb㎜ed　to磁a一丘ne－grained　m滋ehal．

　　The　simplicity　and　ef藪ciency　of　SITR　process　on　graま難size　reduchon凱ade　it　very

apPealing　Howeveらthe　mechanism　of　graiR面neme搬remains　uncleadt　is　supPosed　t磁
重he　two　most　important　factors　hwolving　gra玉簸refinement　in　SITR　are：（i）騰gh　level　sheaf

strain　due　to　fhction（ii）High　Ievel　undercooling　due　to　the（1uench孟ng　ef艶ct　of　roUs【91．　This

is　Iargely　due　to　the　lack　of　i㎡b㎜aUon　about　the　tempera搬e負eld　and　str磁f三eld　inside　the

specime鍛s　d面ng　S互TR重ests．　So財主重’s醜immpossible重。　a㏄ess　this　k1nd　of　i㎡o㎜穏on

directly．

　　　For搬nately，　numedcal　simulation　provides　an◎ther　way　to　inspect甑s三㎡bmユahon．　In　this

paper，　a　FE　si搬ula‡ion　is　perR）磁ed　to…並udy　the　temperature　and　strain　distribu穏。簸wi廿血癒e

spec重mens　in　SITR　processing．　The　aim　of血is　analysis　is重。　reveal　the　crit量ca玉condi穏on　at

which　uitra一跨ne　gr撮ns　can　fb㎜．
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　　　Figure　l　FEM　mesh　Fig。2（a）艶即erature　hまstory滋dif艶rent　dep重h　of　the　specime蝕

Fig．2（b）Undercoo1㎞g　aオdif匠brent　depth　whe践de負）rma：戯on　just　e薮ded

　　Acoup韮ed　the㎜o－mechanic爲1　fin謡e　element　amlysis　was　perfb㎜ed　to組ode蓋the　ho窒

rolling　expe嫉ments（SITR）done　by　Hodgson　et　a1．　Part　of　the　FFM　mesh　is　shown　in　Flg，1．

Fig．2　depicts　the　tempera厩e一垣me　curves　at　di鍮∋rent　depth　of　the　specimen　d面ng　SITR

processi簸9，　C㎜e　a　to　j　represents　the　temperature噸me　curve　at　diffbrent　poin重s　of　the　s掘p　as

show箆　in　fig．2．　8eca疑se　cooling　rate　孟s　very　high，　it　is　supPosed　癒滋　　γ→α茎）h綴se

transfb】㎜ah◎n　occur　at　the豆owest　tempe縦旗e　on　the　tempera雛e一柱me　cu騨es，　which　is
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supPorted　by　Hodgson’s　microstructuぼe　ana叢ysis．　Then　undercoo簸ng　leve豆　of　γ→α

transfb㎜a廿on　d面ng　S互TR　processing　can　be　de重em滋蹴ed　by　subs賞脚the　l◎west　tempera雛e

in重emperature－time　curves（curves　aづin　figure　2（の）f｝om　the　A艶tempera轍・e．　Underco◎薮ng

厩　diff¢rent　depth　of出e　stdp　重s　shown　in　fig．2　（b）．夏t　can　be　see簸　£ピom　丘9．2’（b）　寛ha重

㎜dercooling　at　the　su菰ace（滅）out　260K）is　much　gre犠ter　than癒a愈at　the　center（about　U　OK）。

From　fig．2（b）it　ca鍛be　seen　th瓠undercooling　level　ls短gher癒an　I　90K加覆eas　wheごe

Ultra一軸ne　gra血s　fb㎜．

3．闘磁¢o聯㎎ss量⑪虚麟
　　To　vehfシthe　ef歪bcts　of　undercooling　on　graln　re負neme滋d顧ng　TMCP，，aseI　of蝕◎覧

co即ressio鍛expe曲ents　were　do難e　on｛he㎜o－mecha㎡cal　s孟mu1就or　Gleeb玉e　1500．丁目ese

experirne煎s　d重f驚red　fヒom　other　hot　compression　experiments　i餓th滋some　of　the　speci雛ens

were　de愈）mled　a£very　high篭mdercoo藍ing。　This　was　reaまized　by　co◎1ing魚e　specirnens　raμdly

be痴re　de魚rmぬon．　Speci搬邸w¢re　de釦㎜ed溢me磁ely誼e曲e　rapid　cool盈9．鼠e賊ions
be童ween重he　leve豆ofundeτcooli盤g　and　gra㎞size　were　caref岨y　ex瓢nined．　The　e窃ec覧s◎fs一門簸

on　grain　size　were　aまso　s加died魚deta∬．亙t’s　fb｛md血at撫e　critical　condit沁簸fbr　the　fb㎜頗◎徽

of　ultra－f藪e　gra血s泌ho重compression　is　simi璽ar　to　th滋ぬS蓋TR　processing．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　3．6
　　　　　　　　　　　　　1223K，加in
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＼．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＼　　　　　　　　　　　　　　　　　　学・2◎のK／S自
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Fig．4　Ef琵。重s　of　u識dercool孟ng　on　graln　s孟ze

講。c囎¢慧鵬垂⑪腿

AFE　an烈ysis　is　pedb㎜ed　to　s鮎d頭e艶㎜ation　of疑ltra一丘n鰹麟s　duhng　SITR　processing．

夏重重sfbund案hat　high　level　undercoo三i簸g　is　the鵬◎s£importa謡f奄a加re　of　SITR　processing．

Undercooling　levei　was　greater　thaれ190K　duぬng　S互TR　processing　in　the　sur£ace豊山yer　o負he

specimen，　where　ultra一負ne　grains　fb㎜e雌Anew冠he獄uo－me由翻cai　treatmen紅oute　is

deslgned重。　verify　the　ef驚cts　of　undercooling　on　graln　size　du漁g　TMCP　The　required

u簸dercoo董ing　was　about　200K　and　癒e　req磁驚d　strain　was　about　O．9　量）r　ultra－fine

gr飯n－re丘ne鵬ent　fb曲e　inVeStiga意ed　lOW　C麟On　S奮ee畳．

聡㊥艶聡塵騰s

田Hodgso鍛，灘）．紐ckson，　MR．　and．Gibbs，　R．　KThe　produchon　and搬echanical　proper雛es　of

ωtra伽e　fb鍍e．　Ma観Sci．罫omm　63－72（1998），　pp．284－286

［2］　燈麺est且er，　R．　and　Hodgson，　P．　D．　F¢rrite　grain　coa∫s¢ni鶏g　durぬg　transfbrn玉厩孟。簸　of

重h購omech麟。撮1y　pro鈴ss磁C－Mn－Nb鹿us面目e．　M蜘一撮s　Science鋤d聯蜘亙ogy．葱
q992），　pp．849－854　　　　　　　，

同興odgson，　P亙）．　Ultraf魚e　fb㎡te㎞low　caτbo鍛steeL　S磁p捻M負t弓r，40（1999）pp．μ79一匪璽82

面訴rle弘艶」．　Hodgson，毘D．　Muddle，　B．C　Ana亘ysis躁d　chafac宅e踵za油搾qf卿麿負盤¢短戯e

pT◎φ鈴d　d面pg雛ew　stee盈strip　rol童i鈷g　pr◎cess．　Sc帥重M叙e∫，40（1993），羅3343◎．

［5】Mabuchi，　H，亙shikawa，　Tadashi．　Metallu㎎ical　fbatures　ofs重eel　plates　w漁ultra負ne學謡s

鵬ur甑ce　l姻ers　and　the痂㎜蜘n　mech韻sm．亘S亙J　hltem蜘n副．39（1999），477－485
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Deve置◎P㎜㊧駿重◎鍾『U璽髄．翻一F養聡㊧Gr麗蜘凱S琶㊧㊧置董醜P認聡s琶㊧㊧且

　　Song　liqiu　Tang　li　Zuo　jun　Cheng　xingde　Zhang　kaihua

Ma重erial　Depa賞ment　ofPanzhihua　Iron　and　Steel　Research　Institute

H瞬卸。“歴ct嚢。簸

　　　　In　the　traditional　hot　ro璽li鍛g　train，　the　yie至d　s重rength　is　ai）out　325M）a，重he重ensile　streng£h

ls　about　400MPa，　and艶rrite　grain　size　ls　abou目0欝m．　In　order　to　meet　the　increasing　needs

貸om　econom｛c　a黛d　social　developme無重s　in　the　f伽re，　the　common　carbon　steel　with　higher

strength　a簸d　lo難ger　llfb　were　studied　and　producted　in　Panzhihua　Iron　a熱d　Steel　company．

Wlth◎ut　adding　alloying　eleme熱t，　mlcrostructure　re藪nement　is重he　most　e翫len重way　of

improv｛ng　mechanical　properdes　and　toughness　of　l◎w　carbon　s毛eel．　Now　grain　refini盆g　has

been　s加died　and　grain　size　can　be　refined　to　1μmby　various　methods重n董aboratory〔1凹21．至n

the　paper，　According　to重he　theo】ry　of　defb㎜at｛on　induced　transfbrrna重ion　and　f¢rrite　dy豊ar㎡c

recryatal壼iza重ion，the　produc重s　procedures　of　400MPa　ultra－fine　grain　steel　were　inves盲gated重。負nd

an　e饒。丘ve　way　to　get　ul廿a白髭ne蜘in　co㎜o難。忽bon　steel　i難㎝i篠d磁al　condi板on　ofP麟ihua

Iron　and　Steel　company．

2Experi贈【e晦量proced脳res

2。1　1rbst簸｝21重eR9蓋al盈

　　　　The　test　materlal　was　produced　ffom　the董20t　converter　at　Panzhlhua　Iron　a難d　Steel　Corp，

wh重ch　is　cast　into　200×1000×550◎mm　slab　by　slab　cas重er．　The　slab　is　rolled　into　3．0×1000

×5700rnm　hot　plate　by　the　1450　ho重rolhng　m重U。　Chemica嚢cornpos症ion　of重he　mater重爆重s

sho㎜in　table　1．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Table　l　　Cor雛posit重on　oftes重s重eel

Steel．

P400

　C

O．Il

Si

O．23

Mn

O．69

　P

O．021

　　s

O．008

2・2彊亙。日豊養賊gsc費Red腰当e

　　　　P400　hot　ro韮llng　schedule　are　show　below：

Slab　heated→High　pressure　wa重er　dispose　of　scale→R1、　R2　Roughing　rGlling→Hot

roll　equipment　coillng→Fl、F6　Rolling→Cooling→Colling（Examine）→Open　coil

and　cut　o£f→・Neating→Pack　and　laid　up

　　　　The　steel　was　hea重ed　at　1200～1230℃．　keep　fbr　150　minute　and　then　rolling　6　t重mes，

The　fi薙ishing　temperature　was　800～830℃，重he　coiling　tempera重ure　was　600～630℃，

3Ex夢e繭【e漁hes麟s翻醗d　d養s£額ss蓋磁

3。玉　M量cros重璽。樋。重眼罫e　o奮蓬跨4⑪⑪s重ee葺

　　　　Mcros重ructure　of　P400　steel　co難sisted　of　fbrrite　and　a　ll枕le　pearllte．　The飴rri重e　graln　size

was　abo砿5～6μm．

　　　　Suitable　temperature　ra簸ge　fbr　ul柱a－fi簸e　gra｛ns　was　about　higher　above　Ar3．　P400　hot

steel　sheets　Ar31s　about　800℃．The　finishing　tempera加re　of　P400　steel　was　at　800～830℃．

Ef艶ct　of　finishlng　tempera加re　on　f¢㎡重e　grai陰size　was　show　in　figure　1．　As　seen　f塗om

行gures　l，the　fb㎡te　grain　size　can　bc　re負ned　along　with　the　fi簸ishing毛emperature　decrement．

The　fbrrまte　gra重n　size　was　abou重5～6μmwhen　the　f玉nishing　tempera加re　was　abo就800～

830℃．

一25一



3。2Tぬe醗ec願a囎養。我嚢昼｝ずope踵責es

　　　　The　result　of　mecha難ical　propert｛es　of　P400　s重eel　sheehn　transverse，　long｛tudi益al　and

every　direction　of　45。　was　listed重n　table　2．　It　can　be　seen　that　P4◎O　hot　rolled　pla重e　has　l滋韮e

anisotropic　property　and　high　total　elongat｛on，which　is　fav◎rable　to　the　fbrmability　Ef驚ct　of

coiling　temperature　on　tensile　strength　was　show　in　figure　2．　The　tens｛1e　stren衷h　was

i簸cremen｛along　with重he　colli難g　temperature　decre搬en重．

Table　2，　Mechanical　property　ln　di薦rent　directions　ofHP295　Steel

D互rectlo！1 σs，MPa σ　b，　MPa δ5，％ Ψ，％

　　　　　　　　　　Horizonta重d三rect童ons

　　　　　　　　　Longitudinal　directions

　　　　　　　　　　　　　450Direc£ion

　Dif琵rence　between　horizo薮重al　and　longl輩udlnal

Diff琶rence　betwee難450　direcdons　and　horizontal

Dlf驚rence　between　450　dlrectlons　and　longltudlna1

405

400

400

　5

　5

　0

510

500

500

10

10

0

28

34

31

6

3

3

56
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810　　　83呈　　　85正．．　　87重
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　Fin重s｝｝lng　tcmpcra乳urc，cC

　　　　　　　Fig．圭Ef甕ct　of　FT　on　fbrr量te　grai難size

墨Co璽。昼魍s藍。魏

Fig．2Bf艶ct　ofCT　on　tensi夏e　streng重h

（1）The　fb㎡te　grain　of　common　carbon　can　be　refined　in　auste鍛ite　non－recrystalllza重ion　region．

　　　Ul鉦a－fine　gfain　of　abou重5～6μmcan　be　gained　in　hot　rolled　steel　sheet　by　lnulti－pass　rolling　a重

　　　f三nish　roH童ng　telnperature　of　800～830．C　and　coiling　temperature　ofabout　600～630．C．

（2）The　yield　s往ength　increase　ffom　235MPa　to　abo厩400MPa，　the　tensile　s紅eng重h　increase倉om

　　　375MPa　to　about　5◎OMPa．　Wthout　significant　loss　ofduc重ili重y　compared　with　material　produced

　　　by　conventional　pfocessing，　the　total　elonga蓑on　was　more　than　28％．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　蚕電e蝕re蹴ee

田Mark　R．田CKSON，　Russell　K．GBBS，　Peter　D．HODGSON，　The　E登bct　of　Che搬｛strv　on　the　lbrmatio籠of田tra薮nc

Ferrite重n　Steel，互S茎∫，1999，39（1隻）：1176－1180．

［2j　PJ．HUR．LEY；BC．MU至）DLE，　RD．HODGSON，　Nucleation　Si毛e　ibr　Ultra恥e　Fer癬e　Produced　bv　Defbrmatlon　of

Aus毛en重重e　D顧ng　Si准gle－Pass　S£rやRdli簸g，　Me£aU，　and　MaIer　Tra鍛s．A，200董，32A（6）：1507－1517．
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Rese翻rch　o盟M畳cros勧r腿。電腿res　Evo恥寵藍。盟認揃駐d　P蓋redP脆盆樋。醜

B；e㎞認v貢or◎貫Ho重S髄rip　o飼Low｛C繍rbon　S重ee且Prod腿ced　by　CSP

KA：NG　Ybnglin1，WANG　KeIul，YU　HaoI，　FU　Jie1，LIU　De1♂，

WANG　Zhongbing2，　CHEN　Xuewen2

1University　of　Science　and　Tセchnology　Be苅ihg，　Be巧ing　100083，　P．R．China

2Guangzhou　Zh両iarとg　S℃eel　Co，　Ltd．，　Guangzhou　510620，　P．R．China

Continuous　casting　aRd　rolling　technics　is　an　original　technology　in　the　late　1980ラs，　the　great

scientific　progress　iu　iron　and　steel　fie正d．　In　comparison　with　conventional　strip　hot　ro正1ing

techno至ogy，　there　are　distinαdif艶rences呈n圭ngo重casting，　reheat　schedule，　rolling　Process，

delivery　speed　on　the　runout　tab1e　and　so　on．　Menti6ned　as　above，　it　is　essential　to　investigate

the　microstructure　evo垣tion，　precipitation　behavior　and　properties　of　hot　strip　Produced　bv

CSP　technology．．

During　the　past　time，　simulators　were　o負en　used　to　s撫dy　on　mechanism　of　microstructure

evolution，　b厩the　results　had　much　diffbre陰ce　with　the　practice　production　process　due　to　the

capabihty　limitation　of　instrumen£．　It　is　known　to　aH，　strain　and　strain　rate　of　la重ter　stands　of

CSP　are　too　relatively　heavy　and　high重。　be　simulaもed．　Fortunately，　we　carried　out　our

experiment　using　the　specimens　ffom　practice　production　line　in　Zh顛ang　Steel　Co．　Ltd．　The

composition　of　low　carbon　steel　produced　by　CSP　was　presented　in　table　1。

Table　l　Chemical　compositions　ofIow　carbon　steel（wt％）

C Mn Si S P Als

0．051 0．39 0．04 0．002 0．026 0．0306

Specimens（Fig．1）were　obtal簸ed　ffom　the　surface　layer　of　su切ect　by　suddenly　s重opping　the

line　durhlg　its　roUed　operation．　The　rnicrostructures　of互ow　carbon　steel　befbre，　during　and

afセer　rolling　defbrmation　of　each　stand　were　observed　using　opticahnicroscope．　At　the　same

time，　thin　fbils　of　corresponding　specimens　were　investigated　using　H－800　transmission

electronic　microscope　in　order宅。　observe　the　micros重ructure　evolutio旦and　analyze　th⊃

precipitation　behavior　induced　by　strairL
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Fig．1　Sketc熱depicts　obtai貧ed　speclmeRs

Based　on　rolling　schedu三e，　Fig．2　alld　Fig．3，　this　paper　discussed　the mechanism　of
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microstructure　evolution　and　precipitation　strength，and　drew　out　conclusions　as　below．

（1）With　the　increasing　cumulative　strain，　the　dimension　of　grain　size　decreases，　moreover，　the

degree　of　microstructure　refinement　is　notable　in　the　prior　three　stands，　and　fUrther　enhances

during　the　latter　stands．　The　average　grain　size　of　2．Omm　sheet　of　finished　product　is　about　4

pmto　5μm．　The　yield　strength　and　tensile　strength　are　about　350MPa，425MPa　respectively，

and　elongation　rate　about　35％．

（2）In　the倉ont　two　stands，　because　of　light　cumulative　defbrmation　and　high　temperature，　t

色wof　precipitates，　mainly　located　in　grain　boundaries，　with　average　dimension　about　l　50

nanometer　were　observed．　With　heavy　defbrmation　and　temperature　decreasing，　many　of丘ne

and　dispersive　pa而cles　with　dimension　about　20－80㎜in　grains，　which　is　the　hnction　of

strain　induction．

（3）With　the　increasing　cumulative　strain　during　hot　rolling　process，　the　density　qf

dislocations　increases，which　lead　to　high　strength．

（4）From　analysis，　we　concluded　that　the　strength　of　hot　strip　produced　by　C　SP　was　high　than

that　ofhot　strip　produced　by　conventional　hot　rolling　due　to　fine　microstructure，　precipitation

and　high　density　dislocations．
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Fig．20ptical　microstructures　of　each　stand　after　defbrmation

（a）　Fl　Defbrmation　area

rTo†al　defhma↑ion　30％、

　　　　（b）F2
（Total　defbrmation　79％）

　　一嫉籔
AlzO3

「叩

　　　　　（c）F5

（Total　defbrmation　95％）

Fig．3　TEM　micrographs　ofprecipitates　fピom　thin　fbils
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Refining　Intermediate　Tmns董brmation

Microstructure　by　Relaxa伽n　Processing

X．M．　WImg，　X．　L．　He，　S．　W．　Y｛mg　and　C．　J．　Shang

　　　Dept．　Materials　Physics，　Univ　Sci＆Tech　l　BeO　ing，　Be苅ing，100083，　CH［NA

1．Introduction：

It　is　well㎞o㎜止at　among血e　v認t　s甘en帥en㎞g　methods　the　gra血re∬nement　is　the　only

method　to　improve　both　strength　and　toug㎞ess　simultaheously，　He【1］釦und伽t　new

develop血g　RPC　teclmique　is㎝ef臼cient　process　to　re五ne　the　i血e㎜ediate廿㎜鉛㎜翫ion

structure．　This　tec㎞ique　includes　micro－alloying　design，　two　stages　controlling　rolling，　relaxing

｛md　accelerated　cooling／d廿ect　quenching．　By　this　tec㎞ique　the　strength　could　be　hlcreased　about

25－30％co町）a血g　with　the　same　composition　steel　processed　by　re－quenched　and　tempered

steels［2β］．　In　this　paper，　the　influences　of　the　RPC　process　par㎜eters　on　the　ref㎞ement　of　the

microstructure　were　studied　in　order　to　obtain　the　best　processing　condition　R）r　actual　roHing

schedule，｛md　to　investigate　the　mechanism　of　grain　ref血ement㎞pa眈ed　by　the　RPC　tec㎞ique

and　relevant　physical　metallurgical　issues．

2．Expe凶mental　m紐te由ls　and　methods

The　exper㎞en血l　steel　was　melted血a25kg　vacu㎜㎞ductio漁mace，㎝d　its　composition　is

O．035C－1．74Mn－0，16Si－0．094Nb－0．080Ti－0．29Cu－0．33Ni－0．0020B．　Besides，　a　Fe－40％Ni－Nb　alloy

was　employed　to　retain　the　austenitic　structure　to　room　temperature　upon　quenchhlg，　while

showing　defb㎜ation　and　precipitation　behavior　s㎞ilar　to　those　seen　in　the　steel．

The　the㎜o－simul飢ion　process　includes：the　s㎜ples　were　reheated　to　1250。C，血e㎜ally　held飴r

20minutes，　cooled　at　2℃／s　to800℃，850℃or　9000C，　and　held飼r　l　minute，　then　de飼㎜ed　by　a

s廿a血：ε＝0．30r　O．6．　A負er　that血e　samples　were　relaxed　isothe㎜ally　fbr　dif艶re血：time　and

quenched　in　water．

3．Experimental　resu1的and　discussions

1）．The　steel　after　dif飴rent　RPC　processing　is　composed　of　similar　microstructure　constituents　that

mainly　are　lath　ba㎞te．　From　figure　2　it　can　be　seen　that　with　a　certain　relaxing　the　ba㎞te　can　be

refined　markedly　and　at　a　best　relaxing　time　the　packet　size　reaches　a　min㎞㎜value．　A食er

various　RPC　processing　the　bainite　packet　stze　varies　with　the　relaxing　t㎞e　by　the　same　nlle，　but

the　opt㎞㎜relaxing　t㎞e　to　obtahl　shortest　packets　and　the　refhlement　ef琵ct　is　dif驚rent．
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2）Itαm　be　fb㎜d丘om　Figs．2（a，　b）th飢during　relax翫ion　the　high　density　of　dislocation　induced

by　defb㎜翫ion　will　be　recovered　and飴㎜ed　polygonal　disloc翫ion　cells．　The　per色ct　disloc飢ion

cells　boundaries　would　provide止e　prefbrential　nucleation　sites　fbr　new　phase　du血g　cgoling，　and

hhlder　the　growth　of　new　phases，　and　refine　the　new　phase．　At　the　same専ime，　durillg　the　relaxation

the　pre⑳itation　occurs，　and　the　surrounding　matrix　would　become　less　stable．so　granular　ba㎞虻e

will　be　fb㎜ed血adv㎝ce　alld　h血der　the　succeed血g　l鉦h　bainite　growth　to　re五ne　the

microstmcture．　Fig．2（c）shows　a　prior　austenite　is　divided　into　numbers　of　subgrains　unifbmlly　and

each　subgrain　is　near　a　pe㎡ヒct　polygon．　From　Fig．2（d）it　can　be　fbund　after　relax血g　200s　at　850℃

a即eat　n㎜ber　of　precipi佑tes　precipi佑tes　p㎞出e　dislocation　ne伽ork　e価ctively㎝d　a　poIygonal

dislocation　network　structure　is　mther　perfbct．　Therefbre　under　this　processlng　condition　the

opt㎞㎜re㎞eme血e飴ct　could　be　ob嘘d．

．灘幽幽…　、

　　　　　　　（c）850。C　200s
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Fig．2TEM　micrographs（a，　b，　d）showing　dislocation　configuration　and　precipitation　du㎞g

relaxi㎎and　EBSD　misodentation脚p（c）showing　sub－structure　R）r　a　Fe－Ni　alloy．

4．Conclusions

1）By　RPC　process，　the　hltermediate　transfbmlation　s㎞c加re　could　be　refibed，　dle　re血1ement

　　　e僕ct　depends　on　relaxing　time，　de飼㎜ation　tempemture　and　reduction　ratio．　Relax血g鉛r　a

　　　certain　t㎞e　the　refinement　would　be　most　ef正bctive．

2）The　RPC　process　parameter梱uences止e　re行nement　ef飴ct，血止is　the㎜o－s㎞ul瓠ed

　　　expe血lent，　defb㎜就io臓850℃by　30％and　rela）dng　isothe㎜any飼r　60－200s　could　have　a

　　　best　refinement　ef｛bct．　Increas血g　or　decreas血g　defb㎜ation　temperature　and　increasing　the

　　　reduction　ratio　would　also㎞fluence　the　refinenlent　af㌃er　relaxing　R）r　various　time．

3）　Dur血g　relax㎞g　the　dislocation　recovely　and　polygontzing　occur，　and　a　polygonal　dislocation

　　　cells　appears，　meanwhile　the　Nb，　Ti　carbonitride　precipitation　takes　place．　These　two

　　　mechanisms　are　both　helpfUI　to　refine　microstructure　and　when　they　cooperate　and　promote

　　　each　otLer　the　optimum　refinement　could　be　obtained．
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1．　亙甑重篤od【麗C重蓋0甑

The　interfacial　energy　of蓑on－metallic　iRclusions　with　lro簸may　play　an　important　role　for

microstmcture　control　in　steel　a捻d　steel　we璽ds，　e．9。癒e　fabricati・n　of　fine，　interweaving　ferrite

謡crostmcture．　A　discrete　la痴ce　pla鍛e，難eares亡neighbor　broke簸bond（DLP贋NBB）model

was　employed　to　study　the　chemical　interfacial　energy　of　B1（NaCl）一type　inclusions　in

auste煎e　and　ferrite［1－2｝In　this　work，　the　anisotropy　of　interfacia互e葺efgy　and癒e

corresponding　equilibrium　shape　of　B　1－precipitates　with　liquid　iron　aτe　studied　by　the　NNBB

lnode互．

2．C捷lcul溢lo擁簸1e臨。〔葦

The　chernicahnterfacia正energy，σ，　is　calculated　as　the　difference　in　f士ee　energy　betweemhe

interfacial　region　and　the　bulk　Under　the　assumptio捻that　the　entropy　terln　is溢significa三重ly

Sma1正，　the　interfaCial　energy　lSg童ven　by，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　σ一Eξ／・一辱　　　　
（1）

where　Eξ乱and　Eξ／ξare癒e　sum　of　the　bond　energy　across　the　liq．Fe／compound　interface　a且d

across　the　plane　of　the　same　orientation　in　the　co撮pou！1d　phase，　respectively．　Eξ几is　ca正culated

from，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Eξ／ム需π多3Fεム4　＋πs「zr「（争ε∫　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（2）

where　Z瓢Σjろ，Z’瓢Σj’ろ’，　n、　and　n、’are　the　number　of　metal（M）and　non一茎netallic（1）atoms

per　unit　a・rea　of　the　interface，　respective正y，　andろandろ’a∫e　the　coordination　number　of　the

nearest　neighbor　M　and　l　ato1ns　to　an　M　atom（the　liquid　phase　is　regarded　as　p購Fe）．　EL危is

the　su搬of　the　bond　eaergy　across　the　plane　irl　the　liquid（approximately　two　times　of　the

liquid　surface　e難ergy）．　In　an　earlier　rnode1［3］it　was　considered　that　the　structure　of　the　liquid

is　unaltered　up　to　the　interfacial　plane，　Later，　it　was　considered癒at　the　liquid　phase　ls

a（恥sted　to　some　extent　to　the　crystal　interface　in　the　imrnediately　a（灘acent至ayers．　On　the

basis　of　the　hard　sphere　modei　it　was　proposed　that　the　rlumber　of　atoms　i無the　1門ayer　is

approximately　O。750f　that　in　theαys重al　plane［4L　However，　it　ls　only　for　a　close－packed

cτystal　plane　and　the　knowledge　on　the　structure　of　high　index　interfacial　pla葺es　is　lacking．

Under　these　circumstances　it　is　assumed　that　Eξ伍is　independent　of　the　irlterface　orientatioa，

which　implies　that　the　anisotropy　of　the　interfacial　e簸ergy　cornes　only　f士orn　the　orientation

dependence　of　E購An　a1ternative　is　to　assume　that　the　a尤。拠arrangement　in　the　layers　of　the

正iquid　a（瀕acent　to　the　interface　has　an　almost　cohere揃structure　with　the　crystal　phase　withln

the　lst　neighbor　distance．通this　case　both　Eξ几and　Eξ／ξare　the　same　as　the　fcc　Fe／compound

interfaces　and　o難1y　EL危is　independent　of癒e　orie簸重ation．　The　calcula£ion　is　conducted　with

the　eFeM　and　eFe至vaiues　for　TiN［1】．

3．ResU畏ts　and豆）養SC糠ssion

Figure　la　is　the（110）section　through　the　polar　plot　of　the　chemica豆part　of　fcc　Fe／TiN

lnterfacial　energy　and　Fig．1b　is　the　three－dimensional　po豆ar　plo重and　the　equilibrium　shape

derived　from　Wulff　construction．　In　contrast　to　a　binary　fcc／fcc　interface｛100｝一type

lnterfaces　have　the　rniHimum　energy　and｛111｝一type　interfaces　have　the　maximum　energy．

This　ls　because　the　contrlbution　fro1纂strong　M．I　interaction　is　grea重er　than　the　contribution
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from　M－M　interaction．　The　corresponding　equilibrium　shape　is　a　cube［1］．

　　　Figure　2a　is　the（110）section　through　the　polar　plot　of　TiN／liq．Fe　interfhcial　energy

calculated　assuming　a　constant　Eξ几value，　the　value　of　which　was　chosen　such　that｛100｝一type

interfaces　has　a　similar　energy　to　that　in　Fig1．　Although　the　anisotropy　is　considerably

different　from　the　TiN／fcc　Fe　interfaces，　the　equilibrium　shape　is　likely　to　be　a　cube，　due　to

the　deep　cusp　at｛100｝orientation（Fig2b）．　Experimentally，　the　cubic　morphology　in

austenite　was　observed［5］．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　b）
a）

　　　　　　　　　　　　　　　　【001】／一　悉鋤壽1∵・．；・　．齢

　　　【・1101

一

岡遍・1

Fig．1（a）｛110｝一section　of　the　polar　plot　of　the　chemica工interfacial　energy　and（b）the

corresponding　Wulff　construction　for　the　equilibrium　shape　of　TiN　in　fcc　Fe，

）a ）わ

【001】

　　　［一1

【一1

［一111】

【一110】

1、。。｝み
藝◎瑚

Fig．2　（a）　｛110｝一section　of　the　polar　plot　of　the　chemical　interfacial　energy　and　（b）the

corresponding　Wulff　construction　for　the　equilibrium　shape　of　TiN　in　liq．Fe　calculated

assuming　constant　Eξ几・
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1．　豆n覚roduct責。簸

The　formation　of　copper　precipitates　plays　an　important　role　in　the　evolution　of

microstructure　arld　the　mecharlical　properties　of　Fe－Cu　alloys．　In　ageing　of　the　supersaturated

α一Fe（bcc）solld　solution，　the　metastable　phase　of　coherent　bcc　coppeHich　cluster

precipitates　at　flrst，　and　transforms　to　incoherent　fccα一Cu　particles　upon　reachiRg　a　critical

size，　that　is　nearly　5　am．　It　is　reported　that　the　mechanical　properties　change　remarkably　when

copper－rich　preclpitates　are　still　extremely　sma11，　probably　at　the　stage　of　the　nanoscale

clustering　The　FIM　ato1笠一probe　a簸alysis　made　earlier　showed　that　nuclei　of　Cu　precipitates　in

fer孟e　contain　less　copper　than癒e　eq雛111b蜘mα一Cu　phase［1，2］，　as　shown　irl　Table　1．

Tabie　I　Results　ofFIM　atom　probe　analysis　i娘he　literatufe

Re艶rence

Fe－1．4Cu

Fe－1．14Cu

500℃3h　　　　　，

500℃3h　　　　　，

50

55

2．4

N．D．

～1×lo18

N．D．

［1，4］

［2］

2．C捷且cu旦at童。期me魚od

王nthe　classical　nucleation　theory，　it　is　usually　assumed　that　the　precipitate　has　a　sharp

l簸terface　with　a　composition－independent　irlterfacial　energy，　On　the　other　ha益d，　a　contiRuum

non．classical　theory　of　nucleation　developed　by　Cahn　and　Hilliard［3］takes　i滋。　account　the

dif蝕se　nature　of　the　lnterface，　This　model　is　used　to　study　the　nucleation　of　copper－rich

clusters　in　the　supersatura重ed　bcc　matrix．　According　to　the　Cahn－Hilliard　theory，　the　change　i益

倉ee　energy　accompanying　the　forrna重ion　of　a　nucle“s（denoted　as　W）is　wr撤en　as，

研イ［母（c）・κ（▽・）214・ （1）

where

　　　　　　　　　　　　　　　　　　酔プ（・）イ（・・）《・一・・）（瓢）％

プ（o）is　the　f士ee　enefgy　of　one　atom　in　the　uniform　solid　solution　of　composition　c，　and　K　is

the　gradient　energy　coef丑cient．　co　is　the　average　composition　in　the　matrix．　Applying　the

variational　principle，　the　composition　profile　corres茎）on（ii難g　to　the　critica至　設ucleus　ca丑be

obtained　by　solving　the　following　Euler　equa重圭。益in　spherical　coordinates，

2κ　　　＋
　　　∂1’2

∂20　4κ∂o　　∂Aプ

ア
ヘ　　ホ

∂7　　∂o

（2）

with　the　bourldary　conditions，

軋・、け。・，、。d軋・、nd・。・。　a、，＿。。．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　∂ア∂ア
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In　a　regular　solution，　the　gradient　energy　K　is　related　重。　the　critical　temperature　of　the

miscibility　gap　as　κ＝ん7二α2／6，　whereαis　the　lattice　parameter，ん　is　Bqltzmann’s

constant，7二is　the　criticahe膿perature　of　the　miscibihty　gap．猛asub－regular　solution，　K　is

expected　to　vary　with　the　so隻ute　concentratior1．　In　Fig　1．癒e　composition　profile　of　a簸uc正eus

of　bcc　Cu　precipitate　was　calculated　at　T。＝2200℃（determined　from　the　solubility　of　Cu　in

α一Fe），5830℃（the　critical　temperature　of　the　miscibility　gap），　and　2730℃（roughly飴ed　to

the　observed　nucleus　composition）．　It量s　seen　that　the　calculated　criticai　ra（嚢us　of　a　Cu　par重icle

is　much　smaller　than　the　observed　particle　radius（Table　1）。　From　the　co難centration　profIle　at

3930℃，the　activation　energy　for　nucleatio益Wwas　calculated　from　eq．（1）at　various　alloy

compositions，　and　the　result　is　shown　in　Fig．2．夏t　is　seen　that　the簸oR－classical　theory　gives　a

considerably　smaller　activation　erlergy　for　nucleation　compared　to　the　classical　theory．　At

co篇0、014　the　activation　energy　is　equal　to　W瓢2．8×！04∫／mol　and　the　steady　state　nucleation

ra重e　of　Cu　precipitates　is　calculated　to　be∫瓢！．5×！018　nuclei／cm3s．　Thls　is　comparable　with

癒eobserved　particle　number，　though　no重。簸1y撫e　particle　radius，　b嘘also　the　particle　deRsi旬

are　lik：ely重。　have　changed　during　the　prolonged　holding．　The　Langer－Schwartz　type　aRalysis

of　the　particle　number　and　size　during　aging　is　in　progress．
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Structural　Control　of　Steels　through　Phase　Trans飴㎜ations

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　in　High　Magnetic　Field

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H．Ohtsuka　and　H．　Wada

　　　　　　　Strong　Magnetic　Field　Research　Group，　NIMS，　Japan

豊。亙簸重層。｛引目。纐。聡

Magnetic負eld　is　expected　to　af飴ct重he　alig㎜e飢of　product　phase　and甘ans拓㎜ed

struc加re　pef　se　during　solid／solid　phase伽s鉛㎜a重io難s　and　then　af艶ct重he　mechanical

properties　or　some魚nctions　of　materials．　Therefbre　magnetic　f三eld　is　co臓sidered重。　be

promising負）r　structural　or　fUnctional　con宅rol　of薮｝a重efials．　Stee璽s　are　very　hopefhl　fbr　such

control　of　materials　by　magne重ic　field　because　steels　have　various　kinds　of　soli（ysolid　phase

transfbrmations　and重herefbre　various　structures．　It　is　expected　that重he　Ruclea重ion　and

growth　rates，疑ansf～）r瓢ation　kinetics，往ansfb㎜ed　structufe　and　variants　are　a驚cted　by

magnetic負eld　in　these鋤ansfb㎜ations　si難ce重he　magnetic盤oment　of　parent　a簸d　produc重

phases　are　di晩ren重，　and　a蓋so　due　to　the　magnetocrystaHine　a陰iso敏ropy，　shape　magnetic

aniso重ropy，　induced　magne重ic　anisotropy　and　magne重ostriction．　So　f乞r，　we　have　bee難

investigating　癒e　ef艶cts◎f　magnetic’f三e夏d　on．　fec璽ystalliza毛ion，　aus宅e薮i毛e　to　fbfri£e

transf～）rma重ion，　pearlite　transfbrrnation，　ma】沈ensitic　transfb㎜ation，　dynarnic　aging　or

processlng　of　ceramics［1，2］．　In　this　study，　the　effもcts　of　magnetic　field　on　diffhslonal

transfb㎜ations　are　reported．

2・Ex茎｝er蓋1睡e黙重a且

The　alloys　used　in　the　present　study　were　an　Fe－1．5Mn－0．1C－0．05：Nb（mass％）（Nb　alloy

hereafもer）and　an　Fe－0．4C　alloy　pfepared　by　vacuul雄　induction　me嚢並g．　Af㌃er

homogenization　specimens　were　machined　5x5xl　mm，　and　heat重reated　in　vac燵礒m　by　the

撫mace　installed　in　the　He－fセee敬pe　superconduc重ing　magnet　whose　bore　size　is　lOO燃m

φ．　Specimens　were　heat　treated　in　the　center　of　magnetic　field　and　rnagnetic　fbrce

applied　to　the　specimen　can　be　neglec重ed．　The　surface　parallel　to重he　direction　of　applied

magnetic　field　was　observed　by　optical　nlicroscope．

3。Res悶蓋ts　a韻d【璽）董SC腿SS量0顯

Aus亡enite　to　fもrrite　transfb㎜a£ioR　is　remarkably　accelerated　by　high　magne£ic　field．　The

reaso鍛fbr　this　enhancemen重of　austenite　to　fbrrite　transfbrma重ion　by　mag勲etic　field　can　be

dassified　into　the　fbllowing　t㎞ee　factors，（1）increase　of　nucleation　rate　of　fbrrite，（2）

increase　of　growth　rate　of免rrite　and（3）decrease　of　aus重enite　gra量n　size．　As　a　result，

nucleation　ra重e　of　fbrrite　is　increased　fヒonl　several　times　to　more重han　ten　times至arger　by

magnetic　f玉eld　of　10T，　but　the　e驚cts　of　magne重ic　field　on　growth　rate　of　fbrrite　is　not　so

remarkable．　The　austenl重e　grain　size　is　smaller　in　mag薮etic　field．　Among　these　three

factors，　the　increase　of　nucleation∫a£e　of　f6rrite　is　the　dorninant　fac重or　fbr重he　acceleration

of　auste鍛ite重。蝕rite　transfbrmation．　1重is　also　observed　that　magne重ic　fidd　of　10　T

st㎞ula£es　isothe㎜al　pearlite柱ans釦㎜a重ion　signi倉cantly．　This　acceleration　is　due　to　the

increase　of　driving　fbrce　since£he　transfb㎜a£ion　temperature　fbr　fbrrite　is　increased　by
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magnetic　field．

　　　　　No　structural　alignment　of　fbrrite　grains　are　observed　fbr　austenite　to　fbrrite

isothe㎜al廿ans飴㎜ation　in　Nb　alloy血magnetic負eld．　However，　alig㎜ent　of

柱ans釦㎜ed　grains　in　high　magnetic五eld　are　observed　both　fbr　austenite　to艶rrite

杜ansfb㎜ation　and　lath　ma且ensite　to　austenite　reverse　transfb㎜ation［3］in　an　Fe－0．4C

alloy．　Figure　l　is　the　optical　micrograph　showing　the　ef偽cts　of　magnetic　field　on　the

alig㎜ent　of艶皿ite　gra血s血Fe－0．4C　alloy．　The　specimens　were　solution　treated　at　l　223

Kfbr　O．9　ks，　and　rapidly　cooled　to　l　l　23　K，　and　slowly　cooled　to　973　K　at　the　cooling　rate

of　2　K／min　and　rapidly　cooled　again　to　room　temperature　with　magnetic　field　of　10T．　It　is

clearly　observed　that　each　fbrrite　grahl　is　elongated　and　these　gra血s　are　distributed　head　to

tail　along　the　direction　of　applied　magnetic　field．　The　conditions　fbr　the　alignment　of

魚rrite　grains　are（1）austenite　grain　stze　is　relatively　small　and（2）cooling　rate　is　relatively

small，　fbr　austenite　to艶πite廿ansfb㎜ation．

　　　　　The　conditions鉛r　the　alig㎜ent　of　product　phase　in　lath　ma貢ensite　to　austenite

reverse廿ansfb㎜ation　were　also　studied．　An　Fe－0．4C　alloy　was　solution甘eated　at　l　173　K

fbr　15　m㎞and　water－quenched　without　magnetic　field，　which　produces　the　lath　martensite

single　phase　structure．　Then　this　specimen　was　reheated　to　l　O23　K（fbrrite　and　allstenite

two　phase　region）with　or　without　magnetic　field　and　held　fbr　20　min　and　then　rapidly

cooled　to　room　temperature　by　He　gas．　In　this　heat　treatment，　austenite　is　fb㎜ed　by　the

reverse　trans飴㎜ation　and　then廿ansfb㎜ed　to　lath　maれensite　again　during　the　cooling　to

room　temperature，　making　the　final　structure　of　fbrrite　and　lath　martensite．　Without

magnetic且eld，　equiaxed飴πite　grains　are　fb㎜ed　and　both免皿ite　and　lath　ma匠ensite　are

distributed　homogeneously．　With　magnetic且eld，　lath　martensite，　that　is，　austenite　grains　in

the　two　phase　region，　and　fbrrite　grains　are　aligned　along　the，direction　of　magnetic　Held．

On　the　contraly，　neither　martensite　nor　fbrrite　phases　are　aligned　along　the　direction　of

magnetic　field　when　the　solution　treatmellt　temperature　is　rather　high　such　as　l　423　K，　that

is，　the　prior　austenite　grain　size　is　rather　large．　Austenite　is　not　necessarily　aligned　along

the　direction　of　magnetic　field，　and　fbrmed　along　the　packet　or　block　boundaries．　No

prior　austenite　grain　size　is　relatively　small

and　（2）reheathlg　temperature

10W．
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且．亘翻罫od關C重蓋0継

TMCP　generally　is　recognized　as　a　good　cholce　to　develop　HSLA　steeRo　meet　less

micro．alloy　addition，　low　cost，　save　energy　and　obtai曲igh　s重rength　and　toug㎞ess．　Besides，

ref玉neme腕the　microstruc轍e　is　one　of　the　basic　methodβto　improve重he　mechanical

perfbrmance．　New　developlng　relaxation－precipitation－contro夏phase　transfbrmation（RPC）

重echnique［1］is　an　ef賢cie飢process　to　re五ne　the童ntermediate　transfbrmation　s廿uc加re．　The

重echnique　includes　m童cro－a麗loying　design，　two　stages　control　rolling，　relaxing　　　and

accelerated　cooling／direct　quenching．　The　s重reng重h　of負ne　bainitice　lath　l量ke　p韮ate　steel

could　be　improved　by　25－30％comparing　wi重h　the　same　composition　steel　processed　by

re－queBched　and　tempered　process［2｝The　infiuences　of　relaxing　time　and　other　process

parameters　on　the　microstructure　and　the　mechanical　properties　have　been　revealed．　The

micros重ructure　characteristics　and　the　evolution　of　the　microstructure　with　the　tempering

process　were　also　investigated．

2．電xpeド嚢購e晦垂

The　target　composition（mass％）of　the
steels　is：0．04C，　L6Mn，0．35Sl，　0．05Nb，

0．04Ti，0．4Cu，0．25Ni，0．0010B．　The　steels

were　melted　by　vacuum　induction　fUmace

and　rolled　fbUowing　a　special　TMCP＋RPC

process　as　shown　in　Fig．L　After　the　f玉nish

rolling，重he　s重eel　was　relaxed　fbr　certain　time

and　then　direct　quenched　iR　water．　The

micros重ructure　was　revealed　by　optical

microscope（OM），　SEM　and　TEM．　The
撚echanica｝prope姓ies　were　also　measured．
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Timc
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Fig．l　Scheme　of　TMCP＋RPC　process

3．Res腿曇重s

Fig．2shows　the　micros伽。傭es　that　fbllowing　d燕うrent　TMCP．　The　micros飽cture　of　steel

that　relaxed　fbr　a　certain　time　a負er　finish　rolling　and奮han　direct　quenched　in　water　is　shown

in　Fig2（a），　it　is　show鼠hat　in　a　pancake　like　prior－austenite　gra魚，　there　are至ots　of　Iath　like

struc重ures，　the　width　of　the　lath　ls　less　than　1μm　and　the　length　is　about　5－8艮m，　some

laths（about　3－71コ口hs）which　align　in　the　saηae　direction　fbrm　a　packet　and　the　width　of　packet

slze　ls　about　several　m量crons．　Fig．2（b）shows重he　microstructure　tha重coo玉ed　in　air　af竜er　finish

rol薮ng，　the　prior－austanite　is　flattening，　the　main　s㎞ctures　are　granu韮ar　bainite　an（1　there　is　no

latMike　struc加re　as　shown　in　Fig．2（a）．

The　yield　strength　of　the　s重eels　tha重fbllowing　relaxation　process　could　be　improved　to　more

than　800MPa（as　shown　in　Fig．3）and　the　s疲ength　was　innue簸ced　by　relaxation　time．　Fig．4

shows重hat　the　hardness　in伽enced　by　relaxing　process　too　and　the　tempering　phenomenon

shows重hat　the　precipitation　and　microstructure　recovefy　are　complicated　in　this　kind　of　steeL

The　micros重ructures　after　tempering　are　shown　in　Fig．5．　It　can　be　seen　that　after　tempering

even　as　high　as　at　700℃，　the　lath　like　microstructure　was　not　completely　recovery．　The

packet　size　was　not　bigger　markedly　afセer　tempering．
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Fig．4　Hardness　vs．　tempering　temperature

Fig．5Microstructures（OM）a負er　tempering　at　600℃fbrlh（a）and　at　700℃fbr　l　h（b）．

4．Conclusions

The　relaxation　process　a仕er負nish　rolling　could　ref㎞e　the　inter－mediate杜ansfb㎜ation

structure，　the　I）ackets　could　be　refhled　to　several　microns．　The　yield　strength　could　be

improved　markedly　by　RPC　process．
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THE：FORMAT頁ON　OF　ULTRA一：F亘NE　GRA頁N　STRUCTUR：E豆N
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　：P：LA涯N（：ARBゆN　ST：EE｝L

　　　　　　　　YANG　zhongmi　wANG　Ruizheng　cHE　Yanmin　cHEN　Qian
　　　　　　　　　　　Central　Iron．＆Steel　Research　Insti℃厩e，　Beijin．g　100081；

　　　　1n　last　decade　or　so，　in　order　to　ef飴ctively　improve£he　s重rength　and　toughness　of　steels，　the

researches　on　achieving　ultra－fine　grain　structure　in　steel　were　carried　out，　An　emphasis　was　put

on重he　obtain　of　ultra一丁ne　fbrrite　grain面ner　tha鷺3終m　fbr　C－Mn　stee1〔ト4］．

　　　　The　purpose　of　this　paper　is　to　study　the　processing宅echnology　and　the　mechanism　of

obtaining　ultra－fine　grain　structure　finhlg　down　to　4～5芦m　and　microstructure　constitution　is

色rrite（F）やearlite（P）irしthe　conventional　low　carbon　stee1（£ype　Q235）．　By　means　of　re行ning毎rrlte

grains　to　4～5μm，重he　YS　of　Q235　steel　is　increased　up　to　400MPa　level．

EXP遍R亘M遍MS

　　　　The　chemical　composi重ion　of　p三ain　carbon　steel　Q235　is　showrl　in　Tab正e1．　The　size　of

specimens　isΦ10×12　mm　fbr　silnulating　compression　test　at　Gleeble2000．　The　graill　size　of　the

specimens　af竜emormalization　is　around　25μm．

　　　　The　temperature　regioll　of　900～600　0C，　the　reduction　regioll　of　20～90％and　strain　rate

region　of　30～350　s”i　were　se正ecled　to　study　the　influence　of　processing　parameters　on　the　fbrrite

gralns　size．　The　experimelltal　conditiolls　are　as　fbllows：rehea宅ed　at　900℃fbr　2　min　and

負）110wed　by　cooling　at　10℃／s　to　test　temperature．　A負er　defbrmation　specimen　was　watey

quenched　on　the　Gleeble2000．

　　　　The　austenite　to　fbrri重e　transfbrma重ion　start　tempera重uぎe（A，3），　the　stop　trallsfbrmatiOn

temperature（A，D，　the　eutectoid　ternperature　of　pearlite（T、）and　equilibrium　temperature（A，3）of

steel　Q235　are　780℃，600℃，700℃and　8400C　respec£iveb乙The　equilibrium　temperature

was　calculated　by　using　program　Thermo－Calc，　and　others　were　measured　on　Gleeble　2000．

　　　　The　tes£illg　results　were　applied　on　the　modern　continuous　rod　mill　and　produced　rebars　of

dialneter　sizeΦ12mm　andΦ20mm。　The　YS　of　rebar　is　achieved　400MPa　leve1，

　　　　　　　　　　　　　　　　　Table　1．Chemical　composition　of　experimen宅al　stee1．

C s嚢 Mn P s Al 丁藍 o N
0．18 0．21 0．60　　0．016　　0．020　　0．0082　　〈α005　　0．017　　0．0059

RESU亙」TS　AND　D頁SCUSS亘ON

　　　　Through　I）IFT　obtained　fbrrite　grains　grow　very　rapidly，　and　during　defbrmation　t｝1e　DRX　of

琵rrite　is　occurred　see　Fig．1B．　Fig．1　shows　microstructure　change　with　increase　ofreduction．

　　　　Fig．1A　shows　start　of　DIFT，　Fig．1B　shows　that　DRX　of　defbrmation　induced　fbrrite　no　take

place，　Fig．1B　shows　DRX　of　defbrmationg　induced　f¢rri宅e　occurs．　Therefbre　wi重h　increase　of

reduction　the倉action　volume　of琵rrite　increases　and　its　grain　size　decreases．　At　the　same重ime，

重he　morphology　of　DIF　also　changes．　Dynamic　recrystallization　of　fbrrite　does　not　occur　when

anユount　of　defbrlnation　is正ess　than　40（ン6．
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　　　　In　this　case，　unifbrmity　of　fbrrite　can

be　obtained　by　DRX　of　fbrrite　during

defbrmation．

　　　　Fig，2　shows　that　90％～95％ultra－fine

色rrite　of　size　2－3μm　is　obtained，　when

single　pass　defbrmation　between　870～760

℃　with　reduction　80％．

　　　　The　experiment　of　low　temperature

rolling　of　ribbed　steel　bars　was　carried　out

on　the　modern　continuos　bar　rolling　mill

by　means　of　decreasing　starting　rolling

temperature　and　control　cooling

between　stands．　Water　cooling　after

rolling　was　apPlied　to　control　grain

size，　The　ultra－fine　grain　structure　can

be　obtained　when　rolling　in　950－800DC

region．　It　is　proved　that　the　YS　of　the

ribbed　steel　bar　can　reach　400MPa　or

more　when　the　fbrrite　grain　size　is

reduced　to　4．5～6μm，　see　Fig．3．

　　A．Reduction　40％

嗣

螂叢

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　B．Reduction　50％

　　　Fig．l　The　microstructures　with　dif琵rent　defbrmation

at　strain　rate　30　S冒l　and　fb110wed　water　quenching。

　　　　　　　　　　　1丁UCrOStrUCtUreS

defbrlnation　with　80％at　strain　rate　30　S－I　and　fbllowed　water

quenching。

ATernperature　870℃

　　Fig．2．　The　　’

BTemperature　760℃

　　at　diffbrent　telnperature，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　CONCLUSIONS

色rrite．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Fig，3　400MPa　Ieve1（type　Q235）
　　　　Under　colldition　of　hole－type

rolling，　Q235’s艶rrite　grain　size　can　be　refined　to　4．5～6μm　and　yield　strength　reaches　to　400MPa

by　means　of　large　amounts　of　accumulative　defbrmation　in　the　temperature　range　of　A。3～A，3　and

accelerated　cooling　after　rolling．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　REFERENCE

［1］Yada　H，　Matsumura　Y；Proc，　Int，　Conf，1）hysical　Metallurgy　of　Thermomechanical　Processing

of　Steel　and　Other　Materials；Tokyo，　ed，　Tamura　I，　Iron　and　Steel　Institute　ofJapan，1988：200

［2］牧正志鉄と鋼，81，1995；11：547’

Maki　T，　Tetsu　to　Hagane，81，1995；11：547

［3］Mintz　B，　Abu－Shosha　R，　Shaker　M，　Mate　Sci　and　Technol，1993；9：907

［4］Z．M．Yang，　Y．Zhao，　R．　Z．Wang，　Y　M。Chen，　et　al．：Acta　Metallurgica　Sinica，8（2000），818
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Department　ofAdaptive　Machine　Systems，　Graduate　School　ofEngineering，
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Osaka　University，　Japan

1．　浦曲重ro｛二目。重髭。鍛

It　has　been　already　we11一㎞own　that　severe　plastic　defbrma重ion（SPD）ofmetallic　materials　c㎝

produce　submicrometer－or　nanometer－sized　ultrafine　grains（UFGs）［1，2］．　However，　the

長）rma重ion　mechanism　ofthe　UFGs　during　SPD　is　still　unclear．　The　prese豆t　paper　aims　to　discuss

£he　fbfmation　mechanism　of　the　UFGs．

2．M認lor豆ss腿es　o盟For一重亘。醜Mec騒a服1懸。ぼUFG
Fine　graine（圭s重ructures　have　been　conve簸tionally　ob輸ined　by　recrystallization　during　a㎜ealing

of　defbrmed　ma重erials．　In　case　of　SPD，　however，　clear　UFGs　are　sometimes　observed　in重he

specimens　as－defbrmed　withou宝an豆ealing［31．　Further，宅he　UFGs　obtained　by　SPD　of㌃en　have

the　morphologies　similar　to　the　defbrmed　micros重ructures；thaもis，　elonga宅ed　grain　shapes　and

dislocation　substrじctures　inside［4，5】．　Is　the　fb㎜a宅ion　mecha㎡sm　ofthe　UFGs　in　SPD　diffbrent

倉。搬conventional　recrystalliza重ion？

3。旦x夢er嚢磁e鍛二藍Proee｛丑盟res　a脳丑鼠es腿且せs

The　author　developed　a　novel　SPD　process　applicable宅。　continuous　production　oflarge　bulky

materials　with　his　colleagues　i簸1998；Accumulative　Ro11－Bo簸ding（ARB）［6］．　An　IF　s重ee1．and

plain　low－C　steel　sheets　were　strained　uμo　various　strains　rangi鷺g　ffo搬0．8　to　5．6　at　500。C　and

RT　by　ARB．　The　microstructural　and　misorientatioR　evolu重ion　during　s毛raining　was　studied　in

details　by　means　ofTEM　observatio簸s輌th　Kikuchi－1i簸e　analysis［4，7｝．　The　observations　clarified

that　the　initial　grai餓s　are　finely　subdivided　by　defbrmation　induced　boundaries　wi重h　high－angle

misorientations。　The　number　ofthe　defbrmation　induced　high－angle　boundaries，　in　o重her　words，

the　finely　subdivided　regions　surrounded　by　high－angle　boundaries，　increases　with　iacreasing

straiR，　and　finally　the　microstructure　i簸the　specimen　was　subdivided勧sub－micrometer　sizes

unifbrmly．　As　a　result，　the　pancake－shaped　UFGs　appeared　in　the　IF　steel　highly　strained　at

500。C．　On　the　other　ha玖d，　clear　UFGs　were　not　observed　in　the　specimens　ARB　processed　at

RT．　The　UFGs　wi宅h　c王ear　grain　boundaries　appeared　only　a負er　am玉ealing　at　wa㎜tempera重ures，

which圭ndicates　that　recovery　is　necessary　to　fbrm　clear　UFGs（or　clear　grain　boundaries）．　The

de宅alls　ofthe　experimen重ahesults　will　be　shown　i簸the　presentation。　Af毛er　these　results，　it　could

be　concluded魚a重ultrafine　grain－subdivision　by　SPD　and　recovery　to　fb㎜clear　graiR　boundaries

are宅he　esse鑑ial　process　o墾the　UFG　fbrmation．　This　process　could　be　called　either加一3〃μ

γεαフ5’α11加が。η［7］or　ooη’加〃。〃3アεoワ5’α〃’zα∫∫oη［8］．　The　whole　mechanism　a聡d㎡crostructほral

changes　are　schema重icaHy　illustrated　in醗窪．亙．　Since　the　UFGs　fbrm　only　by　recovery，　clear

UFGs　could　be　observed　in　the　as－SPD　state　without　annea夏ing　i簸case　of　the搬a宅erials　with

lower　melting　Poin重，　such　as　aluminum［3］

Ae㎞ow盈e“9灘艦重s
The　pfesen重idea　about　fbrma宅ion　mechanism　is　a　f｝uit　ofthe　dlscussion　wi重h　Pro驚ssors　TMaki

（Kyoto　Uaiv．），　T．Sakai（Univ．　Electrocom搬unication），　M．Umemo重。（Tbyohashi　I簸st．　Tech．），

K．Ameyama（Rits㎜eikan　U蜘）and　T．Fu紬ara（Kyo重。　Univ）in　ISUGS　confbrence　at　Fu㎞oka

in　2001．　The　author　expresses　bes｛宅ha聡ks　to　them　as　we慧as　his　cQlleagues　in　Osaka　Univ，

Re藍£re簸¢εs

［1］Shaw，　LL．：J．　of　Me重als，52（2001），　pp．43－53．
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［5］Ts癖，　N．，　Uel　i，　R．　and　Minamino，　Y：to　be　published　ia　Scripta　Ma宅e鉱，（2002）．

［6】Saito，　Y，　Utsunomiya，　H：．，　Ts両i，：N．　and　Sakai，　T．：Acta　MateL，瑠7（1999），　pp．579－583．

［71Ts司i，　N，　U句i，　R．，　Ito，　Y，　and　Sa圭to，　Y：Proc．　of　the　21st　R【Sの亙nt　Symp．　on　Mate飢ScL，

　　　RI　SのNational　Lab，，　Denmark，（2000），　pp．607－616．
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：Fine－grained　Structures　Developed　along　G膿in　Boundaries

　　　　　　　　　　　in　a　Cold－rolled　Austenitic　Stainless　Steel

　　　　　　　　　　　　　　T．Morikawa1，：K．　Higashida！and　T．　S　a重02

1Depa鍾ment　ofMateri誕s　S　cience　a譲d　Engineering，　Kyushu　Universi旬，

　　　　　　　　　　　　　2Present　address：HrNODE　Co．，　Inc．　Japa丑

L亙瞬ro磯聡磁。墾

　　　　　P隻astic　defbrma重ion　in　crystalline　mater韮als　is童ntrinsica隻1y　i曲omoge陰eous．　Particularly，

加重he　vici詐言of　grai叛bo油島dar重es（GBs）of　po玉yc∫ys重a11童ne　ma重erials，　tぬe加homogene靭is

enhanced　by　the　constraint　that　the　disp至acemeRt　across　GBs　must　be　ma重ched．　Such

inhomogeHeo聡s　defbr盤a重ion　near　GB　s　causes　a夏ocal　crystal　rotatio陰being　dif驚re厩fヒom　that

of　the　i㎜er　pa就of　grains，　which　ls　know償。　be　essentiahot　only　fbr　the　development　of

macrosc◎pic　defbrma£ion　texture　but　also　fbr　the　occurre熱ce　of重he　nucleation　sites　of

recfystallizatio薮and　phase　transfbrmation．

　　　　　1簸our　previous　works［1］［21，　it　has　bee礁show難that　shear　ba鍛ds（SBs）have　an　important

ro豆e　i登the　microstructual　evolution　in　310S　steel：when重hey　are　cold－rolled，　dense　tw沁一

matrix（T－M）Iamellae　develop，　a難d　the償he至amellae　are　des毛royed　by　the　multiplication　of

SBs重。　evolve　a　fヨrle－grained　str礒。穏re．　These　fヒatures　are　very　s重milar　to　those　observed　i陰fbc

aUoys　w油肇ow　s重ack加g　fault　energy．

　　　　　In　the　present　st昼dy，漁additio霞。　those　fbatures　previously　reported，　we　have　fbund　a

characteris重ic負ne－grained　s毛ructure　newly　fbmled　aτou簸d　inltial　GBs　i簸cold－foHed　310

steels．　This　indicates　that難。重only　SBs　but　also　GBs　m昼s重con重ribu重e　to　the　evolu重ion　of　fine－

grained　s漁ctures．　However，　the　effbcts　of　GBs　on　the　microstruc加∫al　evolutio簸i難co至d－

ro二二ing　have　not　been　fhlly　clarified．1煎his　paper，　therefbre，　we　will　report　the　characteristics

ofthis　firヒe－grai礁ed　struc加re　fbund　near　the童nitial　GBs　in　cold－rolled　310S　steels．

2。蓮lx喜｝er長腰簸e難唯謎馬長｝roced【隅re

　　　　　Polycrystalli薮e　plates（initial　thic㎞ess：夏2mm，　average　grai鍛size：100脚）of　310S　steel

were　rolled　by　the　reduc重lon　of　70％in　thic㎞ess　at　room重empera旗e．　TEM　samples　were

prepared　by　ordinaIy　tw重nづe重tec㎞まque．　The　fbil　surface　of　specimen　was　paraUel　to　the

longitudinal　pla薮e．　The犯M　observatlons　were　carrled　out　with　JEM－200CX　operated　at

200kV　in　the　HVEM　laboratory　at　Kyushu　University。

3。賦es腿嚢宣s懸d腿sc囎s茸。簸

　　　　　Figure　1（a）shows　a　micros重ructじre　observed　i腕he夏ongitudinal　secti（）陰，　which　includes

aGB　nearly　parallel　to　the　rolli難g　direc£ion（m）．　We　can　see　SBs　incli陰ed　by　30－40　degrees

to　RD．　Their　diτec重ions　are　i簸dicated　by　the　white　arrows．　Fine　lameHar　structuτes　are　also

visible　in　the　reglon　betwee陰SBs．　The　lamellar　boundaries　in　the　upper　region　in　Fig．蔓（a）are

鼠1most　parallel　to　the　RD．　On重he　othef　hand，　those　in重he至ower　region　are　inclined　about　15

degrees　to　RD．　In重he　middle　of　F　ig．1（a），　a　band－like　structure（wid癒：around　5μm）is　lying

almost　horizonta1董y，　SAD　patterns　obtai難ed倉om　the　aτeas　iBdica重ed　by　the　cfrcles　in　Fig．1（a）

are　shown隻n　Figs．1（b）一1（d）．　As　shown隻n　F重g．1（b），　the　SAD　pattem　fyom　the　upper　lamellaτ

regio鷺　exhibits　the　supe荘）os銑ion　of　a　coup夏e　of＜011＞　dif倉ac鍍。陰　patterns　of重win　and

盤atrlx（T－M），　ind重cating　that　the　la撮ellar　str聴cture　observed　here　consists　of　altema重e　s㈱ks

of　twin　and　matrix　thin夏ayers．　On重he　other　ha熱d，癒e　SAD　ffor御重he　lower　area　of　the

horizo磁al　band（Hg．1（d））exhibits　a　pat£errl　whose魚cideBt　beam　directio難is薮。宅く011＞bu重

near〈112＞．　Th童s　sugges重s　that　the　hor圭zon重al　ba雄d　observed　here　co】ぼesponds　to　the　reg重on　of

the　initial　GB，　altho媛gh　no　co厩τast　such　as　a　obv沁us　bounda璽y　is　observe（i　thefe。　Fig．1（c）

shows　the　SAD　pattern　obta沁ed　f㌃om　the　hor紘。搬al　band．　He∫e，　Debye　arcs　are　c隻early　seen，

indicating　tha宅　重he　horizontal　band－like　structure　consists　of　highly　misorie1｝ted　regio鍛s．
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Fig．1　TEM　ilnage（bright　field）and　dif丑action　pattems　ofmicrostluctures　observed　ln

　　　　　longitudinal　section　at　70％reduction．

Considering　that　SBs　are　constructed　by　the

aggregation　of　submicron－sized　grains　as
shown　in　our　previous　study［2］，　these　suggest

that　a　fine－grained　structure　develops　also　in　the

band－1ike　structure．　In　order　to　con且㎜this　we
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　つ

observed　the　band－like　structure　with　higher

magnification．

　　　　　Figure　2　shows　the　enlarged㎞age　of　the

band　structure．　In　the　upPer　part　of　this　figure

we　can　see　a　fine－grained　structure　which　is　not

equiaxed　but　somewhat　elongated　along　RD．

The　width　and　length　of　each　grain　are　O．1－

0．5μma皿d　1－2μm，　respectively．　Comparing

those　grain　sizes　with　the　sp3cing　of　T－M

lamellar　observed　in　the　lower　part　of　Fig．2，

Fig．2　Enlarged　TEM　image　of　T－M
　　　　　lamellae（lower　part）and　a　fine－

　　　　　grained　structure　developed　along

　　　　　agrain　boundary（upPer　part）．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　the　size　of　the　fine　grains　in　the　band　structure

was　larger　than　the　lamella　spacing．　Similar　fbature　was　observed　around　the　border　of　SBs

and　T－M　lamellae，　suggesting　that　the　collapse　of　T－M　lamellae　and　one　kind　of　grain　growth

occurs　during　the　fb㎜ation　of五ne－grained　structure　along　GB　s．

　　　　　It　is　to　be　noted　th飢such丘ne－grained　structures　were　pre角rentially鉛㎜ed　at　the

intersection　of　GBs　with　SBs（see　Fig．1（a）），　and　they　developed　along　the　GB　lying　nearly

parallel　to　rolling　plane．　These　results　suggest　that　the　intensive　shear　defb㎜ation　in　SBs

causes　a　stress　concentration　at　the　ihtersection　of　SBs　and　GBs，　which　highly　promotes　the

destruction　of　T－M　lamellae　and　evolu廿on　of　the　fine－grained　structure．

R．efbrences
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40（1999），No．9，　pp．795－798．

［2］Morikawa，　T．　and　Higashida，　K．，　Proc．　of　the　21st　Riso　International　Symposium　on

Material　Science，（2000），　pp467－472．
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亙。1写字od羅。重且。鍛

　　　　Recently，　equal　charしnel　angular　pressing（ECAP）has　been　used　as　the　most　prefbrred

method　fbr　producing　porosity－ffee，　ultrafine　grained（UFG）metallic　materials　showing　the

superior　mechanical　and　physical　properties［1］．　For　a　prac重ical　point　ofview，　commercial　low

carbon　s重eels　processed　by　ECAP　have　shown　the　strong　poterと重ial　fbr　the　industrial

application．　This　study　was　aimed　at　providing　the　guiding　infbmユation　fbr　the　prac重ical　use　of

the　UFG　low　carbon　steels　manufactured　by　ECAP．　For　this　purpose，　particular　fbcus　was

made　on　the　ef琵。重s　of　pressing　strain　and　vanadium　addition　on重he　microstructural　stability

and　tensile　properties　ofthe　ECAPed　steels．

2．Exper衰menta豊］Proced腿re

　　Two　grades　of　low　carbon　steels，　Fe－0．15C－0．25Si－LlMn（CS　steel）and　Fe－0．15C－0．25Si－

LlMn－0。06V－0。0076N（CSV　s重ee1）（in　wt．％），　which　were　austenitized　at　1473　K　fbr　l　h，

were　used　as　sta践ing　materials．　The　CSV　steel　was　no㎜ahzed　by　soaking　at　1223　K蝕1h

befbre　ECAP．　ECAP　was　perfbrmed　omhe　cylindrical　samples　ofφ18mln×130　mm　a£623

Kby　utiHzing　a　die　designed　to　yield　an　ef艶。毛ive　strain　of～1　per　a　single　pass　with　the

rota重ion　of　the　sample　by　180。　around　i毛s　longitudinal　axis　be重ween　passages，　i．e．　route　C．

A簸nealing　was　conducted　fbr　l　h　in毛he　temperature　range　of　693　K～873　K．　Tensile　tests

were　perfbrmed　using　an　Instron　machine　with　the　initial　strain　rate　of　L33×10－3　s－10n　the

specimens　ofthe　gage　length　of　25．4　mm　a毛R．T，　The　microstructure　was　observed　by　TEM．

3。Res引目s蹴d亙）isc膿sslo賊

　　The　fbrrite　grain　size　af㌃er　4　passes　ECAP，0．2～0．3緋m，　was　nearly　the　same　in　both　s毛eels

despi重e£he　diffbrent　inkial　fbrrite　grain　sizes　of～30魅m　a難d～10緋m　fbr重he　CS　and　CSV

stee互s，　respectively．　In　addition，　their搬icros重ructure　showed重he　ill－defined　grain　boundaries，

extensive　extinctio貧contour　near　grain　boundary，　and　dense　dislocation　debris　inside　grain［2］．

It　was　also　evident　that　the　misorientation　a鷺gles　of　grain　boundaries　increased　with

increasing　the　ECAP　strain．　For　the　CS　steel，　by　753　K　annealing，宅he　disloca重ion　de獄sity　in

the　4　passes　ECAPed　sa搬ple　was　low　due　to　recovery　bu重high　dislocation　densi亡y　remained

in　the　8　passes　ECAPed　sample．　At　813　K，　abno㎜al　grain　growth　occuπed　in　the鉛㎜er　but

it　did　not　occur　in　the豆atter，　This　result　is　contrary　to癒e　general　observa輩ion　that　more

severely　worked　materials　exhibit　faster　kinetics　of　the　microstructural　evolu重ion　related　to

annealing．　Fig．1shows　the　nano－sized　cementite　pa1窪icles　precipitated　at　the　unrecrys毛allized

UFG　fbrrite　grain　boundaries　in｛he　8　passes　ECAPed　CS　steel，　resulting倉om　the　carbon

dissolution肋m　pearlitic　cementite　by　severe　plastic　defb㎜a重ion　and重he　precipitation　of

dissolved　carbon　atom　during　subsequent　a強nealing．　Consequent至y，　this　carbon　dissolution

would　cause　to　the　unusua正annealing　behavior　of　the　UFG　CS　stee1．　It　was　ofin重erest　to　note

宅hat　high　dislocation　density　and　uni拓㎜UFG　stmcture　were　preserved　in　the　CSV　steel

annealed　at　813　K，　while　the　CS　steel　exhibited　a　typical　recovered　s重ructure　with　a　low
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dislocation　density　and　coarse　recrystallized　fbrrite　grains　even　at　lower　annealing

temperature　of　753　K　Accordingly，　it　is　apparent　that　the　addition　of　a　small　amount　of　V　is

effbctive　fbr　the　enhancement　of　microstructural　stability　of　ECAPed　UFG　low　c耳rbon　steeI

against　the㎜al　exposur6．

　　The　strength　of　the　CS　steel　amealed　at　693　K　was　slightly　lower　than　that　of　the　as－

ECAPed　sample，　and　decreased　rapidly　with　increasing　amealing　temperature，　The　loss　of

strength　with　increasing　annealing　temperature　is　attributed　to　two　factors：the　appearance　of

coarse　recrystallized　fbrrite　grains，　and　softening　of　the　pearlite　due　to　the　spheroidization　of

pearlitic　cementite．　On　the　contrary，　the　strength　of　the　CSV　steel　annealed　at　693　K　was

higher　than　that　ofthe　as－ECAPed　sample，　probably　due　to　the　precipitation　of　very　fine　Fe3C

particles（Fig．2）．　The　strength　of　the　CSV　steel　decreased　gradually　with　increasing　the

annealing　temperature．　It　was　noted　that　the　strength　of　the　CSV　steel　amealed　at　813　K　was

comparable　to　that　of　the　CS　steel　annealed　at　693　K（Fig．3）．　This　extension　of　the

mechanical　stability　in　the　CSV　steel　to　higher　temperatures　resulted　mainly　ffom　the

preservation　of　a　homogeneous　UFG　structure　at　these　temperatures．　The　CSV　steel　revealed

smaller　elongation　than　the　CS　steel　above　813　K，　which　would　result　ffom　its　higher　strength．

Fig．　l　Nano－sized　Fe3C　particles　precipitated

　　　　　at　grain　boundaries　of　UFG　fbrrite

　　　　　grains　in　the　vicinity　of　pearlite　colony

Fig．2　Nano－sized　Fe3C　particles　precipitated

　　　　　at　UFG　fbrrite　grain　boulldaries　in　the

　　　　　CSV　steel　annealed　at　813K

4．Conclusions
　　ECAP　was　successfUlly　applied　to　produce

bulk　UFG　low　carbon　steels　having　ultrahigh

strength，　It　was　shown　the　high　ECAP　strain

and　the　addition　of　vanadium　were　effbctive

to　enhance　the　microstmctural　stability　without

degrading　the　strength．

Fig．3Tensile　properties　of　ECAPed　CS　and

　　　　　CSV　steel　as　a　fUnction　ofannealing
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In　the　past　decade，　several　methods　have　been　proposed　in　literature　to　obtain　s撹b－micron　or

even　nan◎crystalline　structures　in　Fe－based　alloys．　Ultra　fine　stmctures　in　ultra－10w　carbon

steels（i．e．　single　phase　f¢rritic　structures）might　of歓an　i厩eresting　ecol◎gical　option£o

substitute　higher　a玉loyed　high　strength　steels．　Altho“gh　thefe　is　some　reports　that　gfain

refinement　irnpairs　the　strain－hardening　Potential　of　these簸on－alloyed　steels，宅heir　mechanicaI

properties　are　not　yet　fヒ11y　characterize（i　and　hence　they　re憩ain　an　interesti陰g　ohl　ec毛of　study．

Moreover，　industrial　stee1－rnanu魚cturers　generally　pref奄r　a　thermo－mechanical　degree　of

食eedon：｝over　a　chemical　one．　Bearing　i旦mind　this　set毛i簸g　a　Ti　alloyed　IF　stee1（0．0024％C

and　O．044％Ti）was　selected£o　carry　o凱the　present　st疑dy　on　the　e妊bct　of縫ltra　short

annealing£reatme簸ts．　By　applying　extreme　high　reheat沁g　rates　on　the　cold　rolled　materiaht

was　intended　to　induce　theα一γtransfbrmation　be負）re　the　end　of　static　recrys重allization．　This

would　operate　as　an　instrume鍛ta玉grain　refi亘ement　technique　because　it　wo副d　produce　a

nuclea毛ion　of　the　high重e皿perature　phase　in　the　defbrmed　f¢rrite　and　would　au毛oma£ic認y　Iead

to　a　fineτaustenite　structure，　which　would　be　additiona至ly　refined　duriag重he　reverse

trans長）rmation．

The　samples　were　initia董1y　hot　rolle（至and　then　cold　rolled　wi重h　a　reduction　of　95％（ε＝3）．

Cold　rolled　s£rips（20x80x王mm）were　s疑bmitted　to　an　annealing毛reat纐ent　in　which　the

samples　were　reheated　to　various　temperatures　between　600　and　12000C，　fbllowed　by　a　water

quench．　Three　diffもren重reheating　rates　were　applied　of　300，1000　and　35000C／s，　respective夏y．

A簸of　the　samples　were　observed　by　standard　metallographic　rnethods，　inc1疑ding　optica1

膿icfoscopy，　SEM　and　orientatio慮maging　mlcroscopy（OIM）．

The　resu1重s　show　a　number　ofrernarkable　fbatures　which　can　be　listed　as　fbllows：

O
●
－
The　extreme　high　reheating　rates　have　only　i陰creased　the　recrystallization£emperat滋e

with　approxima£ely　100。C　to　150QC，　which　was　no乞enough　to　re㌻ard乞he　recrystallizatioR

until　the　onset　of　theα一γtransfbrmation，　as　also　the　Ac　I　te瓢peτa重ure　is　increased　with

increasing　hea£海g　rate．　Figs　l　a　and　b　show，　as　a　represen毛ative　exar叩1e，£he　stmctures

and　text罧res　fbr　an　annealing　rate　oH　OOOoC／s．　In　th圭s　example　recrystallization　s£arted　at

±690。C　and　was　entirely　completed　a£±8300C，　whereas　Ac　1駕980。C．1簸a熱additional

ultra－f装s£an赴ea1魚g　experime飢on　a　steel　with　a　typical　TRIP　c◎mposltion（0．11％C，

L26％Si　and　L53％M簸）it　was　proven　that　the　recrystallization　could　be　enough

retarded膿ti1£he　start　of　the　phase　transf～）rmation．　This　is　il玉ustrated　in　Fig．2which

shows　concuτrently　the　martensite　phase（resuking倉om　the　wa£er　quench費orn　the

interc罫ltical　range）and　remain室ng　Parts　f｝om　the　defbrmed　fbrrite　structure．
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iii．

Even　in　an　annealing　treatment　as　short　as　300　m　s（corresponding　to　the　reheating　rate　of

3000。C／s）the　conventional　deep　drawing　textures（with　a　strong｛111｝丘bre　texture）and

microstructures（with　an　average　grain　size　of±15pm）were　observed．　This　shows　that

the　recrystallization　kinetics　can　be　one　order　of　magnitude　faster　thall　the　conventional

kinetics　ifthe　recrystalhzation　temperature　is　increased　with　100。C　to　150。C．　Probably

this　is　due　to　the　exponential　dependence　of　the　grain　boundary　mobility　with　the　tempe－

ra加re，

The　structures　ob　served　after　the　fbrward　and　reverseα一γ一αtransfbrmation　display　an

even　Iarger　grain　size　than　the　recrystallized　stnlctures　and　also　show　a　strong　memory

ef琵ct丘om　the　recrystallization　texture（cf　Fig．1b）．　The　grain　coarsening　was　not

expected，　as　a　phase　transfbrmation　is　generally　associated　with　grain　refhlement．　In

order　to　fUrther　investigate　this　strange　phenomenon　a　similar　experiment　was　carried　out

on　an　ELC　steel（with　O．028％C）and　the　results　ofthis　experiment　have　shown　that　the

Ccondition　during　phase　transfbrmation　is　of　critical　importance　fbr　the　austenite

nucleation　and　thus　fbr　the　grain　size　characteristics　of　the　final　product．
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Fig．1：0b　served　microstructures　and　textures　in　Ti　IF　steel　submitted　to　an　ultra　short

annealing　treatment　with　a　heating　rate　of　l　OOO。C／s；（a）sample　at　the　start　and　near　the　end

of　recrystallization；（b）fUlly　recrystallized　structure　and　afterα一γ一αtransfbrmation．

RD

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　3000。C／s）to　8400C　and　water　quenching．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　microstructure　displays　a　mixture　of

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　defbrmed　fbrrite　orientatiolls　and

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　martensite　grains　which　emerged　after　the

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　quench　f㌃om　the　intercritical　regions．

Ferrite　comp
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In　conclusion　it　can　be　stated　that　ultra－short　annealing　is　not　a　usefUl　grain　refinement

tec㎞ique　fbr　interstitial丘ee　steel　grades．　In　order　to　retard　the　recrystallization　until　the

intercritical　almealing　range　additional　alloying　elements　are　required．　It　was　also　proved　that

the　doubleα一γ一αtransfbrmation　only　acts　as　a　grain　refining　mechanism　on　condition　that

the　austenite　nucleation　is　homogeneously　distributed　throughout　the　structure．
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　L亙醜ro四囲。重幽閑

　Recently，1arge　s毛rain．　Plastic　working　at　rela重ively　low毛empera重ures　has　been　u宅ilised　as　a

novel　processing　method　Io　develop　ultra　fine－grained　s重ruc重urahnetals　a熱d　alloys　with　a　graill

size　in　a　submicro鷺scale．　It　has　been　shown重hat重he　aew　fine　grai薮evol厩ion　results　ffom　a

kind　of　continuous　dynamic　recrystallization　［1］：namely，　evolution　of　strain－induced

subboundaries　and　a　graduahise　of重he　misorientations，　finally　Ieadi鷺g　to　the　developmen重of

ultra　fine　grains　with　medium－to　high－angle　bou烈daries．　The　aim　of癒e　present　w◎rk　is　to

study　the　kinetics　of　grain　re最neme駐t　during　severe　de魚㎜ation，蹴d　especially，重he　ef飴ct　of

　initial　rnicrostτucture　o鷺宅he　evolutio且of　strain－induced　subboundaries．

2．Exper量me漁盈Pro㈱d腿re
A304　type　aus重e員i宅ic　stainless　steel（0．058％C，0．7％Si，0．95％M簸，0．029％P，0．008％S，

8．35％Ni，18．09％Cr，0．15％Cu，0。13％Mo　and　the　balance　Fe）was“sed　as毛he　sa搬ples　fbr

multiple　co搬pressions．　Four　se重s　of　the　specimens　wi重h　dif驚rent　i旦itial　microstructures　were

used，　i．e．　a皿ealed　samples　with　a　grain　size　of　Do＝25ドm　and　3．2μm，　a簸d　dynamically

recrystallized　ones　with　D。篇3．5糾組and　1．5辞m．　The　samples　were　machined　into　rec重angles

wi宅h　a　dimensio且of　1．5：1．22：1．0．　The　samples　were　defbrmed重。　a　s重rain　of　O．4　in　each

compression　pass　at　873　K　under　a　strain　ra宅e　of　about　10需3　s晴1，while　the　loading　direcも圭on　was

　changed　through　900　f…℃m　pass　to　pass（that　isκtoアto　z　toκ．．．）．

　3。Resミ匿夏重S

　The　integra宅ing　flow　curves（Fig．1）are　simi韮ar　in　appearance　to重hose　controlled　by　recovery．

The負ow　stresses　rapidly　iRcrease　at　an　early　de魚㎜a毛ion　and　approach　a　saturation　value

．af℃er掘rd　compression，1eading　to　a　steady－s重ate－like　flow　at　high　cumula重ive　strai獄s．　The

yield　stress　fbr　the　Do；1．5酵m　samples　is　two　times　higher　than　tha重fbr宅he　specimens　with

Do＝25　Fm．　Therefbre，重he　strain　hardening　was　smalleτand　the　s重eady－state　flow　appeafed　a重

　10wer　strains　fbr癒e　samples　with　smaller　i陰itial　grain　sizes，　as　can　be　seen　in　Fig．1．

　The　structural　changes　can　be　comrnonly　charac重erised　by重he　evolution　of　strain－induced

　subboundaries　fbllowed　by　the　fine　grain　fb㎜ation　of　O．3μm　in　grain　size．　However，宅he

　kinetics　of　graia　refinemen重is　strongly　affbcted　by重he　ini重ial　microstruc加re．　At　a　s重rain　of　1．6，

the　substructure　composed　by　dense　disloca重io鍛walls　with　medi㎜一angle　misorien重a重ions

　evolve　in　the　Do篇25　Fm　samples（Fig．2a），　whi玉e　a簸ew　fiRe－grai簸ed　microstr臓cture　almost

　develop　imhe　samples　with　D。≦3．5μm（Fig．2b）．1且crease　in　subbou簸dary　misorien窒ations　is

　greatly　acceleτated　by　decreasing　the　initial　grai鍛size（Fig．3）．　The　ftaαion　of　s重fain－induced

　high－angle　grain　bo劇界daries　rapidly　increases　to　a　typica玉value　of　dynamically　recrystallized

　state　in　the　samp王es　with　small　initial　grains，　while　that　aeeds　much　more　s重raining　fbr　the

　rela重ively　coarse－grained　ini重ial　microstrucIure（Fig．4）．

　Re面ere簸ces

田Belyakov，　A．，　Sakai，　T．，　Miura，　H．　and　Tsuzaki，　K．　PhiL　Mag．　A　81（2001），　pp．2629－

　2643．
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　　　　　　　璽｝⑯翫》童灘繍琶養◎置匿蓬鑑㊧恥認▽董or⑪餐）『配理盤：躍認鐙葭踵｛eG貰。譲面恥㊧dS電㊧㊧盈s

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　S．Takaki

Department　ofMaterials　S　c重ence　and　Engineer孟ng，　Kyushu　University，　Japan

璽．馳艀。恥。重量。鞭

Ultra　grain　refining　is　a．　worldwide重opic　in　the　f至eld　of　adva盤ced　structural　steels　nowadays．

In　Ja脚，　we　have　been　investigating　the　process　to鋤ricate　u1宣面ne　grained　s重eels　wit歎the

grain　size　of　1μm　or　below　and　the　mechanical　properties　of　such　ultra伽e　grained　steds

through　the　activity　of　natlonal　p朗ects；Super　Metal　Pr（堀ect　and　Super　Steel　21．　So　far，　we

have　succeeded　in　the　produc磁on　of　ul甑薮ne　gralned　stee璽s　with　the　grain　size　of　around　1μm

i貧aprac象ical　pilot　line　a貧d　the　grai鍛size　of　O．2～0．3卿i難aspecia1　P◎wder　m・etallurgy

process　which　has　been　deve董oped　by　author　et　a1田．　In　this　paper，　defb㎜ation　behavlor　in

the　tempera加re　range　f沁m　room　temperature　to玉20◎K　is　introduced　fbr　the　ultrafine　grained

lron　with　the　grain　size　of　O．2～1μm　comparing　with　a　usual　large　grai簸sized　iron．

露瀞曲r囎宣蓋。曲磯我vior我艀◎o翻e卿¢r識re

U1重ra　grain　refinemen重is　very　eff奄ctive　fbr沁creasing　yield　stress　of　lron　and　steel　ma£erials．

So　faf，　the　grain　refi獄ement　to　O．18μm　is　achieved　in歌bulk　iro簸material　and　yield　stress　is

conf至rmed　to　fbUow　the　Hall－Petch　law　at　least　to　around　O2μm［2］．　However，重t　is　sure　that

unifbmi　elongat重on　disapPears　in　the嘘a負ne　grained　iron　below　1μm　due　to　the　plastic

defbrmation　instability．

3。】駐OSS摂塁》顛長重y　oぼ霧r我亜翻わ0聡盤〔豊雛曙禽CCO璽簸照亘0｛丑翻重蓋0酸妙工roOE駄目e醗砂er認宣秘疑e

Mechanical　mi臨g（MM）to　lron　powder　enable　Ihe　ul重imate　gfai薮re伽ng　to　the　na獄。－6ize

覧eveL　Fig　L　shows　the　relatlon　be㈱en　grain　size　and　hardness　in　MM重ron　and　powders．　ln

the　case　of　iron　powder，　gra沁refining　was璽imited　to　about　25nm　but　it　was　possible　to　about

10㎜戴）rα8％Cstee玉powder，　This薮gure　dlsplays定hat　the　HaU－Petch　re1譲ion　is　re訓ized　to

継ound　O．1鯵m　and　the　data　tends　to　deviate　toward　lower　hardness　side　f｝om　the　extended

va亘ue．　Th証s　is　probably　due重。　the　con厘but孟on　of　grain　boundary　accommoda磁on，　Fig．2．

shows　the　re夏ation　between　grain　size　and　volume　f㌃action（f）of　grai簸boundary　layer．　Under

10◎o 100　5◎ 20 沁㎜
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重he　estlm～琉io⑳f　grain　bound斑y　thic㎞ess　asト2㎜，　120

重he　v農lue　f　is　negllglble　smaU　in　the幽n　size農b・ve翁1。。

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　）
1μ懲b厩greI掘y　increases　below　1μm，　especially　below

100㎜．For　instance，　the　material　of　graiR　size　10㎜

should　be　reg鍵ded薦aduaレphase　material　of　gra沁

bO㎜（海ぼyぬyer　and　nanO－CryStal。

墨．G麟曲囎麟躍ys粗目霧離e舞ev蜘認意¢脚e響灘r劔

嚢翻置翻臨㊧騨醜盛蜘恥

Fig．3．　shows　temperature　dependence　of　nlecha員iGal

proper鍼es　　of　u夏trafine　　gr哉㎞ed　　iron　　（0．3μm）　i薮

comp頗s◎n　w煮h　a　usua正polycrysta11重ne蜘薮（20脚）．

The　fine　grai薮ed　童ro薮　has　a　high　tensile　s寛reng血

（1，2GPa）　我重r◎o搬te搬pera重ure，　bu重　｛t　ε醒brupt隻y　drops

above　　50◎K　　al軋d　　rea」ches　篭。　　the　　smaU　　value　　ε老bove

800K，　which　is　the　alrnost　same　stre簸gth我s癒e

ref¢re痴al　materia1．　Fig．4．　displays　the　hard稔ess　a重

room　temper細re　fb曲e伽e　grained　specimens　tested

fヒ）r　Fig．3．ε蕊s　a　fhnc亀ion　of　testing　te鍍1P¢ra鶴夏re．慧

ShO雛1d　be戯ed電h就har（ineSS　iS　kept舳igh　valUe　eVen

in．重he　speGlmens　defbrmed　at重empe磁ures綾bove

80◎KThe　grain　size　was　also　confirmed重。　be　aro“簸
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　　　　　　　　⑳　　　　　　　⑬

@　　　　　瑠

｢　　　　　⑱

@　　　噛

@　　　　　　　O

蓼rai魏size：2◎μ㎜　（⑲）

@　　　　　　0。3μ田（○〉

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　dα3郷imhe　tested　specime鶏s，　Thls

mea獄s亀h飢grai曲oun（垣ry　sliding　works暴bove＄0◎K：a簸d　g鋤n　boundary　acco鵬瓢◎dati◎簸

begins　to　contrib厩e　above　500Kl　in　the　case　of　O．3μm　grain　slze．　Tensile　testing　a童973K

ind歪。厩ed　tha£an孟nverse　Ha11－Petch　re歪a重fo蕪apPea罫s痴the　gra加s孟ze　reg重oR　above　O．6μ膿．

雪。Co麗置微量膿

Ul撫gr臨沁ref董ning　be玉ow笠μm　is　probably難ot

癒vorable｛br　the　mecha獄ical　proper匝es　at

roo螢tempera加re　b厩an麟active　su切ech難

電erms　of　low　temperature　superplastic

defb㎜a重ion．　So　far，　the　apPearance　of　grai取

bo膿dary　slid㎞g　was　con薮rmed　above　800Kl

愈）rthe　iron　of　O．3脚grain　s重ze，　although

e豆◎nga愈ion　w我s　not　so　large　probab夏y　due重o

the　exis重ence　ofdispersed　oxide　p離重cles．

飛e郵e騰麗㈱

口］S。Takaki：dAMP－ISIJ，10（1997），　No．6，

1176－1178．

［2】　S．Takaki，　K．Kawasaki　and　Y．Ki澱uτ麓：

Joum裂1◎f　Ma宅e責als　Processing　Tec㎞01◎gy，

117（2001）ラ359－363．
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High－Resolution　TEM　Analysis　ofDe丘）ct　Structじres　in　Mechanically

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Milled，　Nanocrystalline　Fe

　　　　　　　　　　J．M．　Howel，M．　Murayama1＊，　H．　H：idaka2　and　S．　Takaki2

1Department　of　Materials　Science　and　Engineering，　University　ofVirginia，　USA

2Department　of　Materials　Science　a且d　Engineering，　University　of　Kyushu，　Japan

　　　　　　　　＊On　leave　ffom：National　Institute　fbr　Materials　Science，　Japan

1．勾引troducti膿

Ultraf董ne－grained　metaUic　materials　have　attracted　considerable　research　interest　because　they　tend

to　have　high　strength　without　sacrlficing　toughness　and　duct鍛ity．　Factors　that　have　been　considered

to　account　for　this　behavior　include　the　gτain　size，　grain　bo嫉ndary　struct嫉re　and　i貧terRal　defect

structほre．　Gleiter［1］proposed　that　the　strほcture　of　grain　boundaries　in　ultrafine－grained　material　is

different　from　that　of　conventional　materials，　although　other　investigators［2－4］showed　that　the

structures　are　similar．　Previous　HRTEM　observatio鍛s　revealed　the　presence　of　large　local　elastic

strains　in　such　materials［5，6］，　but　characteristic　defect　structures　were　not　reported．　Recently，

severe　plastic　deformation（SPD）has　become　a　pop掘ar　processing　method　to　produce　ultrafiRe－

grained　Fe　and　other　materials［7，81，　The　detailed　mechanisms　of　grain　refi簸eme且t　and　grai鍛一

refinement　strengthening　during　this　process　are　not　fully装nderstood．　The　purpose　of　this　s撫dy　is

to　characterize　the　defbct　structures組u豆traf蒙ne－grained　Fe　powder　prod礁ced　by　SPD，　i．e．，　by

mechanical　milling』：RTEM　is　particularly　ef琵ctive　for　characterizi獄g　these　fine　structures，　since　it

can　provide　direct　observation　of　the　atomic　arra鍛gement　i鍛both　the　i且terior　and　grain－boundary

regions　of　nanocrystalline　materials．

2．Experimental
The　procedure　of　making　a　mechanically　milled　pure　Fe（MM－Fe）powder　has　been　described　in

detall　elsewhere［8］．　In　summary，　a　commercially　pure　Fe　powder（Fe－0．007C－0．03Cr－0．04Si－

0，24Mn（wt．％））was　mechanically　m童11ed　together　with　stainless　steel　balls　in　a　p夏anetary　ball　mill

up　to　360ks　under　an　Ar　atmosphere．　Af㌃er　this　fabrication　process，　the　Vickers　hardness　of　the

MM－Fe　powder　reached　850．　TEM　specimens　were　thinned　fyom　the　as－milled　Fe　powder　using　a

Ga伽Model　600　Duo王on－Mi11　with　a　liquid－nitrogen　cold　stage．　HRTEM　was　perfbrlned　in　a

JEOL　JEM－4000EX　mlcroscope　equipped　with　a　UH：P40H　pole－piece　and　operatlng　at　400kV．

3．豆《esults　a簸d茎）iscussion

Figure　l　shows　a＜111＞F，　HRTEM　image　of　a　small　grain　in　the　MM－Fe　powder，　taken　near

Scherzer（一48．5nm）defbcus．　The　presence　of　two　wedge－shaped　reg沁ns　facing　each　other，　as

outlined　by　the　three　white　lines　in　the　figure，　indicates　the　presence　of　a　partial　dまsclination　dipole

in　the　grain［9］．　The　partia豆disclinations　appear　to　be　wedge　disclinat重ons　with　a　Fra鍛k　vector｝ヅ

parallel　to　the　defbct　line，　which　corresponds　to　the＜111＞viewing　direction．　Each　partial

disclination　in　the　dipole　consists　of　a　number　of　terminat沁g｛110｝planes，　which　are　individuaI

dislocations　with　a　Burgers　vectorか離α／2＜111＞．　The　arrays　ofte㎜inating｛110｝planes　can　also　be

considered　te㎜inating　tilt　graln　boundarles［10，11］．　Compared　wlth　complete　t｛1t　graiH　boundaries，

te㎜inating　tilt　gra宝n　boundaries　contain　miss宝ng　d圭s韮ocations，　and　these　are　rep韮aced　by　rotational

elastic（iefbrmation　in　the　crysta1［12］．　The　crystal　rotation　produced　by　the　partial　discl童nation
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　む
dipole　in　Figure　l　is　evident　ffom　the　bending　of　the　middle　white　1沁e　by　about　g　relative　to　the

other　two　white　lines｛n　the負gure。　Many　such　pa貫ial　dislocation　dipoles　were　observed　in　the　MM－

Fe　powder．
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It　is　not　possible　to　dete㎜ine　how　the　pa丘ial　disclination　dipole　in　Figure　l　fb㎜ed，　but　it　is

possible　to　ellvision　how　such　dipoles　fhcilitate　the　ffagmentation　of　metals　in　the　presence　of

severe　plastic　shear　strain．　The　fb㎜ation　and　migration　of　partial　disclination　dipoles　allows

crystalline　solids　to　rotate［10，11］．　The　partial　disclination　dipoles　in　Figure　l　are　only　about　35nm

apart，　thereby　allowing　crystal　volumes　this　small　to　rotate．　Many　such　partial　disclination　dipoles

were　observed　in　the　MM－Fe　powder，　as　was　the　progressive　rotation　of　small　crystalline　regions

about　a　common＜110＞crystallographic　axis。　These　fbatures　indicate　that　partial　disclination

dipoles　facilitate　nanocrystal　rotation　and　thus，　ffagmentation　of　the　Fe　powder，　under　the　severe

shear　strains　produced　during　mechanical　milling．
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Figure　l．HRTEM　image　of　mechanically　milled，　nanocrystalline　Fe　powder．　The　hexagonal
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orientation．　The　white　lines　shown　superimposed　on　three｛110｝planes　highlight　the　distortion

in　these　planes．　The　scale　bar　in　the丘gure　is　1．0㎜．
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N訊nocryst蛆セation　in：Fe－C　AIIoys

by　B訊11　M㎜ing訊nd］Ball　IDmp　Test

YTbdaka，　M．　Umemoto　and　K聡uchiya

Department　of　Production　Systems　Engineering，

　　　　Tbyohashi　Uhiversi取of艶。㎞olo郎

Tbmpaku－cho，　Tbyohashi，　Aichi　441－8580，　Japan

LIntroduction

　　　　　　Nan㏄rystalhne　materials　have　attracted　conside鰍b豆e　scien面。　interests　hl　the　past　d㏄ade．

St㏄l　companies　have　made　l㎎e　ef〔brts　to　refhe　graill　sセe　to　increase　both　s住ength　and　toughness　of

s朧ls．ぬrious　heavy　or　seve聡plastic　de魚㎜翫ion　medlods　have　b㏄n　pmposed　to　produce

nan㏄rystaUine　materials，　such　as　torsion　stra㎞ng　under　high　pressure，　equal　channel　angular　pressing

and　so　on．　In　this　study；microstructule　evolution㎞st㏄ls　by　ball　millhlg　to　nan㏄rystalllne　state　is

presented．　F恥clarifシthe　conditions　to　induce　nan㏄rystanization，　ball　drop　tests　were　canied　out．

2』xpehmen頓l　Procedures

　　　　　　ne俄bon　steel（0．〔魍一〇．89幡C）powders（about　1㎜）wi血v曲us　micros血。伽es

（fbrrite，　martensite，　pearlite　and　spheroidite）were　milled血ahortzontal　ball　mil。　BalI　drop　tests　in

which　a　ball　with　weight　was　dropped　onto　a且at　sur偽㏄of　bu皿（carbon　skうel（0．89　wt％C）with

pearlite　and　spheroidite　structures　were　carried　out．　　The　structure　observation　and　properけ

chaactedz翫ion　ofthose　samples　were　I£面㎜ed　by　SEM，　TEM　and　micro－Vicke曲ardness　te就er

3．Resuhs劉nd　Discussion

　　　　　　Figure　l　shows　SEM　micrographs　of　the

Fe－0．10C　martensite　st㏄l　after　ball　milling　fbr　360　ks．　It

can　be　seen　two　types　of　stlu（加es，　a　layered　snucture　near

the　surfiaゆe　of　the　powder（dark　smooth　cont㎜t）and　a

de魚㎜ed曲uc加re㎞the　ir巳ehor　of　the　powder（bhght

contrast），　as　shown　h　Fig．1（a）．　The　boundaries　between

these　s廿uctしres　alre　cle理r　and　sharp．　The　layered　structulre

near　the　powder　sur魚ce　was　revealed　to　be　nan㏄rystalline

by　TEM．　These　two旬pes　of　stmctures　were　observed　in

all　kind　of　st㏄ls　studied　a丘er　ball　milling　hTespecdve　of

出e　carbon　content　（0．004　－　0．89　鵬6C）　or　start㎞9

microstructure（魚㎡te，　martensite，　pearlite　or　spheroidite）

［1，2］．Adrastic　hardness　change　betw㏄n　these　regions

can　be　seen　in　Fig，1（b）．　The　microhardness　of

nan㏄rystanine　region（about　8．8　GPa）is　almost　double　of

that　of　the　work－hardened　region（39　GPa）．　The

structural　change　of　the　nanocrystalline　fbrr孟te　region

by　annealing　is　quite　diffbrent　fヒom　that　of　the

work－hardened　region．　　Figure　2　shows　the

microstructure　change　of　the　Fe－0．004C　powder

milled　fbr　360　ks　after　annealing　fbr　3．6　ks．　The

work－hardened　region（lower　right　area）annealed　at

Fig．1　SEM　micro即phs　of　Fe－0．10C

martensite　steel　aaer　bal　m皿ing　fbr　360

ks．（a）cross　section　of　a　powder，（b）

enlargement　of　the　bom（地y　between血e

work－hardened　and　layered　nanostmcture

「eglons・
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673Kshowed　grains　with　an　average　size　of　about　l

μmas　the　results　of　recover）もas　shown　in　Fig．2（a）．

On　the　contrary　nanocrystalline　fbrrite　region（upPer

left　area）showed　almost　no　detectable　change．

After　annealing　at　873　K（Fig．2（b）），　the　recrystallized

grains　in　the　work－hardened　region　become　10ドm

While，　the　nanocrystalline　region　remains　almost

unchanged．　Ih　a　ball　milling　pr㏄ess，　defbmユation　mode

is　subs重antially　complicated　and　contamination　of　powders

倉om　vial　or　atmosphere　is　hard　to　avoid。　Thus　the

de鉤㎜廿on　cond虻io弼to加duce　n㎝㏄理s槍ll励on田e

un㎞own．　The　similar　nanostruc加re覇th　th翫鉛㎜ed　by

ba皿milling　can　be　obtained　by　ball　drop　test　Aheavy

de鉤㎜廿on　wi曲帥s虻a血r翫e㎞血e血op　test　is　simil肛

to　that　in　ban　milling　process（the　estimated　true　stra㎞of

around　2　and　st旧㎞rate　of　l　O4　s’1），　was　supposed　to　be

apphed．　Figure　3　［3］shows　typlca】microstruc跡e

observed　h　Fe－0．89C　I£arlite　s偽el　specimen．　A㎞［ib㎜

d匪klayer　with　thic㎞ess　of　about　10μm　cとm　be　s㏄n　at　the

sur飴㏄of　the　sp㏄imen．　Ih　the　darkly　appeared　surfh㏄

laye篤the　hardness　is　substantially　high　and㏄mentite

par口cles　alre　rnostly　dissolved．　　The　長）rmahon　of

nan町s槍Hine飴㎡te舳a㎞砿100㎜was　co㎡㎞ed
by　TEM．　Atypical　test　condiUons　to　obta㎞such

n㎝㏄可s曲el町er跡e　6㎜in　a　bal　di㎜eteL　3　kg　of

weight　and　3　t㎞es　of　ball　drops丘om　l　m　height．　Even　a

s加gle　dmp　showed　the鉛㎜ahon　of　nan㏄rys槍lline　layer

when出e　sp㏄imen　is　pηe－de鉛㎜ed可rolling．　From

such　experiments，　it　was　fbund　that　a　hiεh　strain　rale

de艶㎜adon　around　104　s－l　is　impo伽t　to　produ㏄

nanostructure．　　　The　drop　　test　conf㎞ed　　that　fbr

nan㏄rysta皿ization　by　ball　mill血g　def～）nnation　plays　the

m句or　role　but　contamination　has　minor　ef陀ct．

ぎロ

@　レをこ　

i偽証・・’戸

融

繋塗　1．．＿．，］L

Fig，2　SEM　micrographs　of　Fe一αOG4C

Ini皿ed　fbr　360　ks　and　almealed　fbr　3．6　ks

at（a）673　K　and（b）873　K．

譲藁囲．藍論議ll塁

Fig．3　SEM　micrograph　of　Fe－0．89C

pearhte　s紀el　near　the曲㏄aaer　ball

drop　of8廿mes　with　a　weight　of4　kg　f｝om

lmheight．

4．Condusions
　　　　　　　Nan㏄rystallization　hl　steels　by　ball　milling　or　ball　drop　test　was　studied．　From　the血ldies

of　bodl　pr㏄esses，　it　l鵬b㏄n　sugge鈍ed　that　the㎜㏄琢s刎1ine免㎡te鉛㎜ed出rough　a伽sidon

丘om　disl㏄ation㏄U　wall　c㊧ated　by　work　hardening　during　ball　milling　to　grain　bomdaIy，　The

present　results　e㎜re　the㎞lx）伽ce　of　high甜ah耐e　deib㎜｛疽on　of　about　104　s’l　to　pr（冠uce

㎜㏄ワs頓nine艶㎡te，　It　is　r銘li鴎d㎞t　not　o晦alarge　n㎜加r　of　r㈹t瓠de艶鰍ions　like　bal

milling　but　also　a　small　number　of　defbfmations　with　large　strain　and　high　st旧in　rate　can　produce．

nanOS血cture，
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L亙齢翌od［腿。樋。翻

Grain　refining　and　solid　solutioning　of　nitrogen　afe　very　ef琵ctive　fbf　streRg輩hening　austenitic

stainless　s重eels　wi魚out　losing　corrosion　resistance［1，2】and　ductili旬so　much［2，3］．　Each　of

the　s重rength．ening　mechanisms，重herefbre，　has　been．　applied　fbr　various　austenitic　s重ainless

steels　to　i搬prove　mechanica玉proper重ies［4，5］．　However，　it　s母e撮s　to　be　difficult　to　increase

proof　stress　over　l　GPa　by　a　single　strengthening　mechanism，　If　the　grain　refini蹴g

s£rengthening　and　solid　sol厩ion　streng重hening　by簸i重rogen　can　be　used　si拠ukaneously，　the

strength　of　the　s宅eels　could　be郵U質her　increased．　In　order　to　develop　aus重eni重ic　sねinless　steels

having　higher　s重rength　wi癒moderate　ductility，　we　used　mechanical　alloylng（MA）tec㎞ique

which　enables　no重only　refining　of　grains　but　also　alloying　with　variable　che翻cal

composition．　In重his　study，　microstructure　and　tensile　properties　were　investigated　fbr重he　high

nitrogen　s重ainless　steels　w曲丘ne－grained　struc重ure魚bricated　wi顧he　MA　tec㎞ique。

2．蚕…lxper二四崩e聡重a夏蟄70ced【硬re

Fe－Cr　alloy　powders（Fe－160r　20搬ass％Cr　powder）and　Cr2N　powder　were雛ixed　to　control

its　mean　chemical　co搬position重。　be　Fe－23mass％Cr－1mass％N　which　is　enough　to　stabilize

austenitic　single　struc勧re　at　roo撮te艶perature［6｝．　The　powder　mixture　was　p厩into　a

stainless　stee茎pot　with　steel　balls（SUJ2，15拠m　in　diameter），　and重hen　sealed　under　argon　gas

at澱osphere．　MA　treatment　was　carried　out　with　a　planetary　ba1蔓mill　uμ0360ks．　The　powder

with　the　particle　size　under　45μm（一350搬esh）was　separated　f士。撮the　as－MA　powder，　and　it

was　packed　in　a　stainless　s重eel　tube（SUS304，16m搬in　diameter）in　a　vacu㎜，　The　sealed

重ube　was　warm－rolled　to重he　thic㎞ess　of　15mm　at　1073K　fbr　consolidation　of　MA　powder

with　細l　density．　The　bulk　materials　were　f三nally　heated　to　various　te搬peratufes

（1173～1473K）fbllowed　by　water　quenchhlg　wi重hout　holding　at　the　te難perature重。　avoid

coarsen韮ng　of　grai鍛s。　The　bulk　speci瓢en　was　su切ected　to　microstructural　observa重ioa　and

tensile　testing．

3．Res魍丁重s

Fig．1　shows　X－fay　dif貸action　pattems　of　the　as－

consolidated　ma重er圭a玉　and　the　h㈱重一treated　搬aterials

（1173～1473K）Jn重he　specimens　hea宅一treated　below　1273K，

the　microstruc加re　is　composed　of　bcc　phase　a簸d　nitride

（Cr2N），　while魚the　speci搬ens　heat－treated　above　1373K，

the　matrix　phase　is　cha簸ged　to　fbc　phase．　This　resu王t

sugges宅s　tha重solu重ioning　at　high　te搬perature　is　required　fbr

dissolving　a　su銀cient　arnouむt　of　nitrogen　into　matrix｛o

stabilize　austenitic　s重ructu：re　even　at　room　te撮perature．　Fig．

2represents　sca㎜ing　electron　micrographs　of　the　hea重一

trea重ed　materials　of　1373K（a），1423K（b）and　1473K（c）．

Although　the　aus重eni重e　grain　size　sligh重ly　increases　wi重h

elevating　heating　te艶pera沁re，　it　is　kept　fine　under　2．2μm

in　each　stee1．　This　is搬ainly　due　重。重he　grai捻bou陰dary

pirming　e盤）ct　by　finely　dispersed　precipi重ates　in　the

matrix［7］．　Chemical　analysis　revealed　that　the　amoun重of

solute　nitrogen　in重he搬atrix　increases　w嚢h　rising　hea重ing

口as．c。ns。lld。t。d　ロ欝翫…
?　　　　　　　　at准073K

」賑，

1173K

．．囲

　　　　1273K

n
1373K

1423K

1473K

40　　　　　　　50　　　　　　　60　　　　　　　70　　　　　　　80

　　　　　Diffraction　angle，（2θ）Cu－Kα

Fig．　l　X－ray　dif登action　parttem　of

bulk　matrials　heated　to　various

£emperatures（1173～1473K），
食）llowed　by　water－quenching．
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Fig，2Microstructures　of　MA　bulk　materials　heated　to　1373K（a），

1423K（b）and　l　473K（c），　followed　by　water－quenching．

temperature．　The　nitrogen
concentrations　　of　　the　　heat＿

treated　materials　are　O．53％N，

0．68％Nand　O．86％N　fbr　the

specimen　（a），　（b）　and　（c），

respectively．　Fig．3shows　an

example　of　nominal　stress－

strain　curves　of　the　developed

丘ne－grained　　　high　　　nitrogen

austenitic　steels（1473K　heat－

treated）．　The　　curve　　of　a

conventional　austenitic　steel（SUS304）is　also　shown　fbr

arefbrence．　Yield　strength　of　the　developed　material

reaches　1．1GPa　which　is　about　fbur　times　higher　than

that　of　SUS304．　According　to　our　previous　study［7，8］，

the　increment　of　strength　by　solid　solution　strengthening

（0．86％N）and　grain　refining　strengthening（2．2μm　in

diameter）can　be　est㎞ated　at　470MPa　and　400MPa，

respectively．　Since　the　base　yield　strength　of　austenite　is

thought　to　be　about　200MPa，　yield　strength　of　the

developed　austenitic　steel　is　roughly　estimated　at

1070M：Pa　by　the　addition　of　these　strengths．　This　value

well　corresponds　to　the　experimental　value（1100MPa）．

Besides，　it　should　be　noted　that　the　steel　keeps　a

sufficient　ductility　（about　30％　in　total　elongation）　in

spite　of　such　a　high　yield　strength．　This　is　probably　due

の
器
」
階
下
⊂
量
O
Z

Developed　flrle－gralned　HNS

1GPa

亜
　～80％

．一一 ﾄ》

α

　　10％

　　　　　　　　　　Nominal　strain

Fig．3　　Stress－strain　curves　of　bulk

materials　heated　to　l　473K　shown　in

Fig．2，　and　of　SUS304　material　as　a

refbrence．

to　large　work　hardening　rate　which　is　introduced　by　a　great　deal　ofsolute　nitrogen．

4．Conclusions
The　bu正k　materials，　which　were　fabricated　ffom　the　mechanically　milled　powder，　have　a

stable　austenitic　structure　at　room　temperature　in　the　case　that　the　bulk　materials　were　heated

to　the　temperature　above　l　373K．　In　the　specimen　heated　to　l　473K，　it　was　co面㎜ed　that　the

grain　size　ofthe　bulk　matrials　is　about　2．2μm，　and　the　amount　of　solute　nitrogen　increases　to

O．86mass％．　This　material　has　a　large　elongation（about　30％）in　spite　of　its　high　yield

strength（1．lGpa）．　Such　a　high　yield　stress　6f　this　steel　was　reasonably　explained　by

combining　strengthening　mechanisms　of　grain　refining　strengthening　and　solid　solution

strengthening　by　solute　nitrogen．
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　　　　　　　　E伍ect　of　Oxide　Addition　on　The㎜al　Stability　of

　　　　　　　　　　　　　　Ultra　F　ine－Grained　Structure　in　Iron

　　　　　　　　　　　　　　　　H．Hidaka，　T．Tsuchiyama　and　S．Takaki

Dept．　ofMaterials　S　cience　and　Engineering，　Kyushu　University，　JAPAN

1．　Intmduction
Grain　re且ning　is　usefhl　tec㎞ique　fbr　not　only　strengthening　but　also　improving　toug㎞ess　a　

low　temperature。　In　particular，　ultra　grain　refining　below　lμm　makes　the　proof　stress　increase

to　O．7GPa　or　more［1］without　raising　ductile－bd賃le　tr㎝sition　temperature．　However，　the㎜al

stability　of　theβne－grained　structure　is　lowered　with　decreasing　grain　size．　We　have

investigated　grain　growth　behavior　in　the　ultra　fine－grained　bulk　iron　fabricated　ffom

mechanical　milling　iron　powder，　and　fbund　that　phase　transfb㎜ation倉om艶貫ite　to　austenite

causes　the　abrupt　grain　gro舳to　the暫ain　size　of　l　Oμm（Transfb㎜ation　Assisted　Grain

Growth：TAGG［1，2］）．　In　this　study，　oxide　was　added　to　the　ultra　fine－grained　steel　fbr

suppressing　grain　growth　at　high　temperature，　and　the　effbct　of　oxide　addition　on　grain　growth

behavior　during　phase　trans鉛㎜ation　was　discussed　in　Fe－lvoL％oxide（Y2030r　Cr203）
material　with　ultra　fine－grained　structure．

2．Experimental　procedure
The　powders　used　in　this　study　are　co㎜ercial　p皿e　iron　powder㎝d　oxide　powders　of　Y203

and　Cr203．　Oxide　powder（Y2030r　Cr203）was　mixed　with　iron　powder　by　lvol．％．

Mechanical　milling（MM）treatment　was　per鉛㎜ed　with　a　high　energy　ball　milling　apparatus

in　an　argon　gas　atmosphere．　The　weight　ratio　of　the　ball　to　powder　was　20．　The　mechanically

milled　powder　was　consolidated　to　the　fhll　density　by　hot－rolling　tec㎞ique　as　fbllows：First，

the　powder　was　put　into　a　sta㎞less　steel　tube　of　16㎜diameter㎝d　then　the加be　was　sealed

in　a　vacuum　after　degassing　treatment　of　873K－1．8ks．　The　sealed　steel　tube　was　rolled　to

1．5㎜thic㎞ess　at　973K鉛r　the　consolidation㎝d　densiHcation　of　the　MM　powder．
Microstructure　of　the　consolidated　materials　was　observed　with　transmission　electron

microscope（TEM）．　Hardness　was　represented　by　the　average　of　eight　measurements　by

micro』Vickers　hardness　testing．

3．　Results　and　discussion

　　　Fig．l　shows　TEM　images

　of　the　Y203　material
’consolidated　at　973K．　The
　bulk　material　has　ultra　fine　－

　grained　structure　with　the
　grain　size　of　O．25μm．　The

　Cr203　material　had　similar
　　stnlcture　as　the　Y203　material

　although　　the　gain　　size　　is

　　slightly　large（0．3μm）．　Fig．2

　　shows　　relation　　between

　a㎜ealing　temperature　and
　hardness　　in　　these　　bulk

　materials．　The　result　of　MM

　pure　iron　　without　the
　　intentional　addition　of　oxides

　is　also　shown　in　the　figure．

　Hardness　of　the　Cr203
　material　gradually　decreases

　with　　rising　　amealing

．
、
鷺
　
．
…

　
　
碧
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Fig．l　TEM　images　of　Fe－lvol．％Y203　bulk　materials

魚bricated　f士om　MM　powders；bright　field　image，　dark　field

image　and　difi蛭action　pattem　taken丘om　observed　area．
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tempe職ure，　and　its　so負ening　behavior　is　just

same　as　that　of　the　MM　pure　iro勲．　Since

hardness　of　ul往a負ne－grained　mate翻s　ls
dependent　on　the　grain　size　yielding　to　the　HaH－

Petch　re蓋ationship［1］，　it　is　fbund　that　Cr203

addition　gives　no　ef驚ct　on　the　thermal　stability

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ゐ

　　800　　　　1000　　　　壌200　　　1400

　　　　　　　　　Temρera芒ure，　TI　K

Fig．3　　Dila乞atlon　curves　in剛bulk

matedals．　The　result負）r　co！簾mercial

pure　irOn　iS　a1SO　ShOwn　in　thiS負gUre

fbr　re角rence．

of　ultra　fine－grained　structure．　On重he　other　ha獄d，　the　hardness　of　the　Y203　materi　al　i　s　kept飢

ahigher　level　in　the　temperature　range　bel　ow　1200K，　although　the　hardness　drops　abruptly　at

around　1300K　f㌃om　5GPa　to　2GPa．　This　abrupt　softening　i　s　though雛。　be　due重。　TAGG　whlch

has　caused　by　the　phase曾ansfb㎜a亘。面om艶㎡te　to　austenite．　Fig．3　sh◎ws　dilatation　curves

of　MM　bulk　materials　and　commerc量al　pure　iron　on　hea重lng　and　cooli獄g．　The　reverslo簸

te㈱erature　o舳e　MM　pure　iron　and　the　Cr203搬a重e掻a藍is　a董mos宅same　as　th滋of　commercia豆

pure　iron（1223K），　while　the　reversion　tempera加re　of　Y203　m滋eriahs　sif㌃ed　to　the　higher

tempera加re　of　l　350K．　This　result　demons宣ates　that　the　excellen定癒e㎜al　stabili智1eads　to　the

dse　in　reversion　temperature　in　the　Y203　materi　al．　The　re霊arda敏）n　of　reversi　on　by　the　ad砒lon

of　Y203　can　be　explained　by重he　suppressio獄of　nucleation　of　auste麟e：Utra　f…ne－gralned

structure　kept　by　the　p量nn玉ng　efi飴ct　of　f玉ne　Y203　particles　should　prevent　the　nuclei　oぞ

auste㎡te　grain（the　size　of　nuclei＞grai職size．）

瑠．Co醜d腿s蓋翻

　　Addition　of　Y2031s　usefbl　to　keep　ultra－fi登e－grained　s重mct越re　imhe　e璽evated　tempera加re

below　fb㎡te＿austenite　reversio難temperature，　and　the　reversion　temperature　is　raised　through

the　retardatio鑓of雛cleation　of　austenite　due　to£he　characteds虚。　ultra負簸e－gf滋難ed　sむuc加re．

鼠㊧艶騰眼。田

田Y．Kl灘ra　and　S。Takaki：Proc．　of室he　I　998　PM　World　Congress　and　Hxhibitio難Granada，

　　Spa量鍛，茎998，0ct，　pp573－578

［2］K．Kawasaki　and　S．Takaki：CAMP　ISIJ　Vol．13、　No。6（2000），pp．18
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Fabrication　of　Ultrafine　Grained　Austenitic　Stainless　Steels

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　by　Powder　Metallurgy

　　　　　　　　　　Rlshibashi，　H．Arakawa＊，　HDoi　and　YAono

　　　　　　　　Hitachi　Research　Laboratory，　Hitachi　Ltd，，　Japan

　　　　　　　　　　＊Hitachi　Kyowa　Engineering　Co．，　Ltd．，　Japan

豆．亙就rod脳。重量。聡

Austenitlc　stainless　steels　with　ultra－fine　grai無s　are　expected　to　have　high　strength，　high

corrQsi◎無resistance　and　high　irradiation　resistance　without　losing　their　toughness。　The

present　authors　have　developed　ultra－fine　grained　austenitlc　s㌻ainless　steels　through　the　high

strain　powder　metallurgy　process　co搬bining　mechanical　milli簸g（MM）a汽d　consolidation

processes。　As　described　in　a　review　by　Kimura　8∫α1，［1］，　mechanicaUy　milled　powder（MM

powder）of　iron　has　large　strain　and　naao－meter　sized　grai餓s．　A　malor　issue　duri簾g

developme瓶is　the　suppression　of　the　growth　of簸ano－meter－sized　grains　in　the　mechanically

milled　powders　du面g　their　consolidation　processes　at　elevated　temperatures。1蕪order　to

supPress　grai麺gro帆h，　consolidation　at　lower　temperatures　and　dispersion　of伽er　pa賞icles

負）rpinning　grain　bou捻daries　are　desirable．　Conso11dation　processes，　such　as　hot　isostatic

pressing（HIP），　hot　fbrging　and　hot　extrusio簸，　are　expected毛。　compact　the　powders　at　lower

temperatures　than　co簸ventional　si磁ering　process．　Additio簸of　stable　carbide　fbr搬er　elements，

such　as　Zr　a難d　Ti，　ls　expected　to　precipitate　f1ne　stable　carbides．　This　does　not　suppress　only

grain　growth　e艶ctively　dur量ng　the　consolidation　processes，　but　also　supPress　significant

M23C6　precipitatio鼓．　Optimized　composltion　a簸d　processing　fbr飴brication　of　ultra一二e

gralned　auste簸itic　stalnless　steels　with　hlgh　stre鍛gth　and　hlgh　tough蛙ess　are　proposed。

2．電xper蓋醗e漁遷脚ce伽re
Prealloyed　304　base　powders　including　about　O。8％Zr　as　a　carbide　fbrmer　elernent　were

manufactured　by　gas　atomization．　Powders　a慧d　steel　balls　were　loaded　into　a　pla簸etary　ball

mill　or　an　attrition撮ill　u簸der　an　lnert　gas．　The　MM　treatment　was　processed　at　a　rotat呈on

speed　of200　rprn　fbr　360　ks　in　case　of　a　pla簸etary　ba豆1　mill　or　fbr　180　ks　in　case◎f　an　attritlon

mlll．　The　attrition　mill　was　used　to　produce　MM　powders　fbr　hot　extruded　materlals．　The　MM

powders　were　first　canned　ln　mild　s重eel　capsules　afセαdegassi鍛g　at　673　K　under　1σ4　Pa，　a簸d

theR　consolidated　by　HIP　or　hot　extrusion　at　1023～1123　K．　Consolidating　materials　were

held　fbr　3．6　ks　at　an　intermediate　te撮pera搬re　during　te撮perature　increase　of　the

consolidation　processes．　Some搬aterials　consolldated　by　HIP　were　fbrged　at　the　sa瓢e

temperatures　as　HIP．

3．Res駆遷重S躍d　d藍SC腿SS藍0盟

Consolidation　by　HIP　or　hot　extruslon　was　able　to

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　250ach！eve　almost劔1　density　at　1023～1123　K，

whlch　are　much　lower　in　co盤pariso薮　to
co熱ve凱ional　sinteri鍛g　te搬peratures．　However，

additlonal　fbrging　was　requlred　to　obtain　a　ductile

tensile　property　fbr　a　consolidated　material　by

HIP［2］．　Mechanical　prope丘ies　of　the　developed

materials　by　HIP＋fbrging　or　extrusio捻are
shown　in　Fig．1．　Zr－added　materials　held　fbr　3．6

ks　at　823～873　K　du曲g　consolidation　processes，

Zr－addition　increased　strength　and　Charpy
absorbed　energy　of　rnaterials　co鍛solidated　by　H：IP

牽　fbrging．　These　materials　had　tensile　strengths

higher　than　1000　罎）a　and　Charpy　absorbed
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Fig．1．　Streng出a無d　toug㎞ess　of　developed

　　　　　materialS

一61一



energies　of　150　J　comparable　to　conventiona1

304　stai鼓less　steel．　Although　the　absorbed

energy　decreased，　an　extruded　material　with　a

te且sile　strength　of　1460　MPa　was　obtalned　by

deCreaSing　arl　extn1SiOn　ternperature。　TheSe

materials　showed　ultrafine　grains　with　mean

sizes　of　150～300　n搬．　Addition　of　Zr　caused

丘ne　ZrC　precipitation，　As　a　res嘘，　consolidated

materials　showed　f玉ner　grains　and　higher

Strength　in　COmpariSOn　tO　a　material　withOUt

any　addition．　H：old三巴g　at　823～923　K　during

重emperature　　iacrease　　of　　a　　HII）　　process

irnproved　　strength　　of　　Zr－added　　as－HIP

rnaterials　consolidated　at　l　123　K　as　show痢n
　　　　　　　フ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

Fig．2．　TEM　observation　revealed　that　the
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temperatures　duhng　temperature　increase　of
感eHIP　process　on　the　strength　of　Zr－added
as－HIP　materials（正｛互P　a£1123　K）

600　　　　　　 700　　　　　　 800　　　　　　 900　　　　　　1000

　　　1ntermediate　hQlding　temperature（K）

　　E脱ct　　of　　holding　　at　　vahous

microstructure　of　materials　processed　by　temperature　holding　was　silghtly伽er　than£hat

processed　without　holding，　and　that，　this　treatment　enhanced　nano－meter－sized　ZrC

precipitatlon縦簸d　suppressed　signi負cant　M23C6　precipitation［3］．　Suppression　of　M23C6

precipitation　probably　improved　toughness　as　shown　in　Fig．1，As　described　above，　additio簸of

Zr，　a　stable　carbide　fbr搬er　eleme凱，　and　temperature　control　during　consolidation　process

resulted　in　nano一搬eter－slzed　dispersion　and　ultrafine　grai簸structure．　Such　a　mlcrostructure

was　considered　to　be　produced　due　to　initial　microstructure　of　MM　powders　as　fbllows．　Afヒer

MM，　conditio鼓of　powders　can　be　considered　to　be　sim丑a質。£hat　of　co鍛ve簸£loaal　solutlo簸

treated　materials　because　they　are　both　precipitate　ffee．　High－denslty　def壱cts　irl　the

rnicrostructure　of　the　MM　powders　enhanced　diffhsion　of　solutes　and鍛ucleatlon　of鷺ew

phases．　Therefbre，　stable　phase　tra蕪sfbrmations　and　precipitation　processes　are　beheved　to　be

promoted　by　this　microstructure　without　the　ki簸etic　restrictions　at　tempera加res　lower　tha貧

those　required　fbr　conventlonal　materials．

曝。　Co舳。長腿s姦。甑

Austenitic　stainless　steels　with　tenslle　strengths　higher　tha敷1000　MPa　and　Charpy　absorbed

energies　of　150　J　comparable　to　co蕪ventional　304　stainless　s£eel　are　obtained　by　a　hlgh　strain

powder　rnetallurgy　process　applyi薮g　mechanlcal拠iHing　with　addltlon　of　Zr，　a　stable　carbide

fbrmer　element，　and　temperature　control　during　consolidation　processes．　Ductile　materials　are

produced　by　the　consolidation　processes，　such　as　HIP＋fbrgi簸g　or　extrusion　at　lower

temperatures　ln　comparison　to　conventio薮al　sinteri鍛9　Process．　Low　consolidatio貧

temperatures　and　fine　ZrC　precipitation　by　addition　of　Zr　result　in　suppressi獄g　grain　growth

effbctively　during　conso蕪dation　processes．　Furthermore，　the　controHed　consolida尤ion　process

was　able　to　eahance　precipltatlo薮of　nano－meter－slzed　carbides　and　s叩Press　signl負cant

M23C6　precipitation，　Suppressing　M23C6　precipitatio曲y　additio簾of　Zr　is　considered£o　be

one　of　reaso鷺s　fbr　improving　toughness．
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Thls　study　is　supported　by　the　New　Energy　and　Industrlal　Technology　Developme獄t
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一62一



Ultra　refinement　in　austenite　grain　size　through　the　spontaneous

　　reverse　transformation　due　to　adiabatic　deformation　heating
　　　　　　　　　　　　　　　TYbkota1’2，　Kl．　Sato1’2　and　M．　Niikura1’2

　　　　　　　　　　1Ferrous　Super　Metal　Consortium　of　JRCM　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，Japan

　　　　2Materials　and　Processing　Research　Ce耐er，　NKK　Corp．　Japan

丑．判物tガodl魏ct長0醗

　　　γgrain　size　refinement　is　one　of重he　most　impo∫毛a醗factors郵or　microstructural　control　of

steels．　The∫e　are　two　approaches　to　refine　γgraln　size．　One量s　recrystalliza重ion　of　defo£med

γ　and　the　other　is　reveτse　tτansformation．1重is　known　thatγgrain　s三ze　ca臓be　refined　by

static　recrys重allization　af重er　hot　de£ormation　as　sma至韮as　6μmlll。　On重he　othef　hand，γgrain

caR　be　refined　down毛03μ撮by　repeated毛ra塁sformation　undeuapid　heating　and　cooling［2i．

Reverse重ransおormat圭on　oだcold　roHed　ma震ensi£e　is　also　known　to　have　a　benefic董al　effect　on

γgrain　refinemen重．　Theτe　have　been　many　studies　on　γgτain　refinemen毛by重his

thermomechanical　processing　and　ultra　fineγgrain　size　of　under　1μmhas　bee登ob毛ained　in
both　high　and夏ow　alloy　s重ee重s［3－5】

　　　The　purpose　of　this　investigation　is　to　propose　a　new　concep重for　ultra　refinement

processing沁　γgrain　size，　i．e．“Spontaneous　Reverse　Transforma重ion　due　to　Adiabatic

De墾。離ation　Heating”．更t　has　been　revealed　that　heavy　deformation　a毛atemperatufc　i最　α

fegion　just　below　the　Ael　transfor磁a重ion　te盤perature　induced　a　spontaneous　reverse
traRs£omlation　which　resu冠ed．in　ultra　refinement　inγgτain　size　to至ess　than　1μm［61．　In　this

paper，　the　de£ormation　condltions　to　br童ng　abou宅the　spon毛aneous　reverse　transfo∫ma重ion　were

clarified，　and毛he　occurrence　mechanism　was　discussed．

2．丁搬e磁・r醸且膿C・麟嚢額・麟曲r長聡gaめ・願臨es糊伽e。組sr鯉rse晦翻S艶r麟董・羅16・7】

　　　　　Deforma嫉on　co簸didons重。　bτing　about　the　spo且taneous　feverse　trans£ormado簸were

　　investigated　by　means　of　compressioR　type　hot　deformation　simula毛or（搬axi澱um　load：10ton）．

　　0．3％C－9％Ni　steel　was　adopted£of重he　investigations．　This　steel　was　designed　to　have　high

　　hardenabiHty　so　that　the　extent　ofl　austenitiza毛ion　cou玉d　be　easily　evalua£ed　through　har（圭Ress

　　measurement　a聡d　microst∫uc重ure　observa毛ion．　Ael　aRd　Ae3　temperatures　were　calculated　as

　　625℃and　665℃by　Thermo－Calc．　The　in髭ial　microstぞucture　of　the　specimens　was

．martensi毛e　wi重h　a　prioτγgraiR　size　of　22μm．

　　　　　Cy玉i簸drica至specimeRs　wi重h　8mm　in　diameter　and　121n船in　height　were　hea重重reated　at

　　550℃fo茎5min　and　compressed　wi出various　reduction｛rom　O％to　70％u叢def　a　strain　rate

　　of　10／s　followed　by　quenching　with　30℃／s．　Fig．1　shows出e　hardness　and　miαostτuc重ural

　　cha簸ge　of　the　defoτmed　specimens　as　a　funcdon　of　reduction　ratio．　Hardness　of　the　def6mled

　　speci搬ens　are　less　than｝｛V400　in由e茎eduction　range　from　15％to　50％．　Heavy　de£or搬ation

　　such　as　70％reduction　bfings　about　a　drastic　increase童R　hardness　up　to　over　HV600　wh三ch

　　corfesponds　to　the　hardness　oだ搬artensite．　This　result　suggests　that　reverse　transformation　has

　　comp減ed　only　by　deforma重ion．　The　microstruc組re　of　50％and　70％de郵ormed　specimen

　　consis重ed　of　heavily　deformed　tempered　martensite　and　extremely　fine　ffesh　martensite

　　fespectlvely．　TEM　observation　revealed　tha毛grain　s重ruc重ure　surrounded　by　high　angle

　　boundaries　were　either　eguiaxed　or　elonga毛ed　and　the　size　of　equiaxed　grains　was　roughly

　　estima毛ed　as　around　O．5μmfor重he　70％defor瓜ed　specimen．　GenefaUy，　martensite　packα
　　size　is　in　proportion　to茎）riorγgrain　size［8］．　Therefore　priorγgrain　size　in重his　case　cou至d

　　be　ultra　refined重hough　i£couldn’t　be　observed　direc毛1y．

　　　　　TEM　observatio簸was　also　peτfofmed£or　50％deformed　speclmen　in　de毛ail　to　clarify　the

　　trans君ormation　mechanism．　Many　globular　submicfoR　sizeγprecipitates　located　adjacen鍵。

　　cementite　on　a　subgraiR　bouRdary　were　observed　in　50％deformed　specimen．　These　results
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suggest　that　the　spontaneous　reverse　transformation　partially　occurred　even　by　50％reduction

and　completed　by　70％reduction　through　a　diffusional　mechanism．　The　mechanism　for　ultra

refinement　in　grain　size　has　not　clearly　understood　yet，　although　both　local　rotation　of　crystals

caused　by　dynamic　transformation　and　grain　growth　suppression　caused　by　extremely　rapid

heating　effect　are　suggested　as　candidates．
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Fig．1　Hardness　and　microstructural　change　of　the　deformed　specimens　as　a　function　of　the

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　reduction　ratio

　　The　spontaneous　reverse　transformation　was　clearly　observed　for　the　strain　rate　of　10／s　but

not　observed　for　the　strain　rate　of　O．1／s　or　1／s　in　the　case　of　70％reduction．　This　suggests　that

the　spontaneous　reverse　transfo㎜ation　results　from　temperatule　increase　due　to　adiabatic

heating　induced　by　heavy　deformation．　The　occurrence　of　the　spontaneous　reverse

鑑灘腸蕊盤面ざ諾舗翻儲騨elabo「ato「ymillandult「a

3．Conclusion
　　　　The　spontaneous　reverse　transformation　has　been　proposed　as　a　new　concept　forγultra

refinement　processing．　The　deformation　conditions　to　bring　about　the　spontaneous　reverse

transfo㎜ation　were　clarified　and　its　mechanism　was　discussed．
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1．頁獺艀od租。伽聡

　　　S三nce　coarse　f羅m－like　grain　boundary　carbldes　usually　cause　fai夏ure，　i£is　ilnpo！重ant　fbr　the

l搬provement　of搬echanica1μoperties　of　steels　to　minir織ize　both　the　size　and　the　amount　of

grain　boundary　carbldes．　Our　co－workers［1］have　recendyτeported　that重he　modified
ausfbrming　at　around　1050K盤akes　aus重eniもe　grain　boundaries　serraξed　or　curved　with　a
period　of　1－2μm　and　leads　to　the　disappearance　of　the　f玉lm一鰍e　grain　boundary　carbides　a簸d

the　ref三ne搬e厩of　grai陰bo㎜dary　ca罫bides　in　te搬pered　martensltic　s重eeL　Thus，　if重he　prioτ一

austenite　grains　are　signif三ca煎ly　ref1ned　to　a　fbwμm　or　less，　the　fil患一like　grai鷺boundary

carbides　are　expec重ed　to　be　refined．

　　　In重his　study，　the　thermo搬ec㎞ical　processing，　which　consists　of　warm　worki聡g　of

重empered搬arte礁site　and　subseque譲rapid　austenltizing［2】，　was　applied　to　a　med沁m－caτbon

low－alloy　steel　to　refine　austeni重e　grains．　Here　we　also　expect　the　u重illza£io簸of　u聡disoluved

carbide　as　a　way　of　microstruc重ure　control　to　a枕ain　a　f1簸e－grained　structure　w圭thout　coaτse

銀撮一1ike　carbides．　Then，　the　refinement　of　auste臓i£e　graln　was　lnvestigated沁associa£io賑wi宅h

the　carbide　dispersed　n：1icros毛ructures　developed　by　the　waぞm　working　oftempered　martensi毛e

at　dlf色re慮e即era亀ures．

2』x騨藍me漁亘
　　　Acommercial　medium－carbon　low－alloy　stee1（JIS－SCM　440）was　used　and　its　chemical

composition　was　O．4％C，0．2％Si，0．8％Mn，0．02％P，0．01％S，1．0％Cr，0．16％Mo，　and　the

balance　Fe（mass％）。　A　Inartensi毛e　billet　wlth　40　mm　dia搬e重eτwas重empered　at　873K　oτ973K

fbr　5．4　ks　and　su切ected　to　multi－pass　bar－rolling　into　12搬m　square　bar（重otaheduction；

90％）．Rod　shape　samples　wi重h　3搬搬in　diame重er　and　10mm　in　length　weτe艶achlned　ffom　the

rolled　bar．　Sa撮ples　were　heated　at　aboud　OOK／s　and　aus重enitlzed　at　1093K　fbr　1－600s　with　a熱

induction　heatl薮g　devlce　and　then　gue聡ched　by　He　gas．　The簸or鵬alized　bar　was　austenitized

at　1153K　fbr　1．8ks　and重hen　oi1－que陰ched　fbr　the　re飴rence．　Mean　austeni重e　gfain　size　was

de重ermined　by　the　Heyn’sintercep重me重hod．
3。Res竃且量ts　a聡｛璽豆》蓋SC璽SS藍0罰と

　　　興g．亙shows　carbide　micごostructures　after　bar－rolli聡g　at　873K（a）and　973K（b）．

Spheroidized　ce斑endte　struc重ures　are致）r茎ned　in　both　samples　a丑d　the　micros重ructures　are

relatively　uni飴㎜．　The　sizes　of　carbide麟icles　and　ma重rix艶貫ite　grains　beco搬e　smalle童

with　decreasl数g　rolliag　ter叩erature．　F量悪．2shows　the　hardness　changes　of　the　sa搬ples

quenched　after　auste烈itizing　at　1093K　fbr　varlous　time．　In　this　aus重eni重izing　treat搬ent，　Acl

temperature　was　measured　to　be　abo厩1020K　fbr　the　sample　rolled　at　873K，　and　1025K　fbr

the　sa搬ple　rolled　at　973K．　The　hardness　of　the　samples　shows　a　sharp　rise山臥ashort　period

oftl燃e　and重hen　a　gradual　i黛。τease　ln　response　to　the　dissolution　of　carbldes．　Over重he　whole

tl搬e　range，重he　sample　rolled　at　873K　has　higher　hardness重han重he　samp三e　rolled　at　973K．

Tha重is，重he　dissolution　of　carblde　particles　is　faster　in　the　sample　rolled　at　873K　than　that　in

the　sample　rolled　at　973K。　F重g．3τepresents　the　cha獄ge　in　the　austenite　grain　size．　Fi陰e

austenite　gralns　of　3μm　or　less　can　be　obtalned　i薮ashoぞ毛period　of　austenitizing　time　up　to

10s　ln　both　sa燃ples．　But　finer　gralned搬artensitic　s毛ructure　with　higher　hardness　can　be

obtai簸ed　in　the　sample　rolled　at　873K．　F童g．4（隷）shows　a　carbide　s重ruc重ure　of　an　as－quenched

sample　with　the　austenite　gral薮size　of　abou重2μm（醗霧．磯（b））．　Undissolved　carbides　exisξin

as－quenched　sta重e．　The　m鐙磁㎜di㎜e重er　of　undissolved　c訂bides　was　about　100㎜，鋤d
the　carblde　dis重罫ibution　is　relatively　u賑ifbm1．　In　spheroidized　microstructure，　austenlte

nucleates　at　celnentite　particles　associated　w量th　the　fbrrite　grain　stごuc毛ure［3］．　Thus，　the

carbides　are　thought　no毛only　toτe毛ard　the　growth　of　matr呈x　grains　bu£also　ac重as　nuclea之io臓

si宅es　of　austeni重e　in　a　short　pefiod　of　the　austenitizi鶏g重ime．　These　resul重s　i益dicate　the

importance　of重he　rolling　temperature　to　attain　fine－grained磁aτtensitic　struc加re　with
unifb】㎜dispersion　of　fine　carbide　part量cles．
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Fig．l　SEM　micrographs　showing　carbide　structures　a負er　bar－rolling　oftempered　martensite

at　873K（a）and　973K（b）．　Hardness　ofthe　samples　is　320HV　at　873Kand　245HV　at　973K．
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且．　豆簸亘rod【聰C重且0賊

　　　Alot　of　previous　s霊udies　have　revealed　that　the　macrosgopic　stτength　of　Fe－C　based

憩artensi重ic　s重eels　is　dominated　by　many　factoτs　such　as　matrix　strengtheRing　and　grain

size　effect　The　ma重rix　stτength　is　considered　to　be　a　m勾of　factor　because毛hc

macroscopic　s重rength　of　the　Fe－C　lath澱ar毛ensite　increases　dras重ica1玉y　with　carbon

co厩e耐in　the　range　that　is　lower重han　about　1撮ass％［1｝，　and　the　disloca重ion　density圭s

extremely　high　iR重he　Fe－C　Iath　marteDsite［2】．　However，　the　matrix　strengthening

factors　have　neve玄beeR　evaluated　by重hemselves，　because　an　effective　gra玉n　size　of　the

Fe－C　lath　martensite，　which　is　block　structureラis　too　smamn　sub－micron。　Therefore，　a

direct　evaluation　of　the　matrix　can　make　clear重he　each　co擁ribution　of　matτix　streng重h

and　grain　boundary　ef£iciency．

　　　For　the　subject，　nanoindentation　is　a　useful　me重hod．　Solne　s重udies［3－5］with

nanoinden重a重ion毛es毛s　showed　successful　evaluation　of　the　matrix　strength　of　marteDsite．

至R重he　present　study，　mechanical　characterizat至on　was　done　for　the　matrix　of毛he　Fe－C

martensi重e　aBd　then重he　s重rengthening　fac重ors　of　the　macroscopic　s重rength　of重he

martensi重e　such　as　matrix　s重reng出aBd　gτai蕪size　e£fect　were　separately　considered．

2．　Exper蓋瓦賊e顛霞雌

　　　The　specimens　investigated　were　Fe－C　biBary　s毛eels　wi重h　no翻nal　carbon　con毛ents

of　O．1，0．2，0．4，0．6　and　O．8搬ass％．　The　specimens　were　austenit重zed　at　1050。C　for

900s　in　an　argon　gas　a｛mosphere　and　then　ice－brine　quenched（as－Q　specime薮s），　a負er

that　only重he　Fe－0．4C　speci恥ens　were　followed　by　te無pering　at　100，200　and　300。C　in

an　oi玉bath　and　450，550，600　and　650。C　in　aB　argon　gas　at搬osphere（QT　specimens）．

Four　bcc　sing夏e　crys重als　were　also　employed　as　re釜erence．　Hysitron　T曲oscope　was

conducted　in　nanoindentation　measurements．　Conventional　micro　Vickers　hardness

tes重with　a　load　of　4．9　N　were　also　performed　as阻acroscopic　strength　evaluatio農．

3。R¢s賎口宣s騰｛置亙）蓋sc聡ss藍。販

　　　The　tempering　tempera重ure　dependence　of　the　na鍛ohardness　l砿、，　micro　Vickers

hardness鼠and塩e　elastic　modulus　E，君or　the　Fe－0．4C　specimens　are　represented　in　Fig．

1．　The　elas毛ic　modulus　is　almost　cons重an重while　the　nanohardness　decreases　with
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，

increasing　ter叩eri無g　te鵬perature，　which玉s重he　same　behavior　as　the　te澱peτso負ening

of　the麟cro　Vickers　hardness．　The　ratio劫～蝦，　is　employed　80r　further　consideration

of　the　contributions　of　the　matrix　strength　to『the　macroscopic　strength．　Since　the

macroscopic　streng重h　is　composed　of　the　matrix　s毛reng山and　the　gτain　boundary

efficiency，　the　ra重io私、蝦。　is　associated　with毛he　contribu毛ion　of　the　matrix　strength重。

重he　macroscopic　stτength．　In　other　words，　the　lower　the　ratio　is，　the　Iarger　the　grain
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size　effbαis．　Figure　2　shows　the　rat重。瓦嵐fbr　aihhe　specimens　p正otted　as　a

fuBcdon　of乃㌧．　Thc　ratio　is　much　higher　for　the　single　crystals　than　those　for　the　Fe－C

martensite，　especially　for　the　as－Q　and　QT　specimens　tempered　at　or　below皐00。C．

These　results　indicate　the　significant　grain　size　effect　for　the　Fe－C　marte員site．　For　the

as－quenched　specimeBs，　the　grain　size　effect　iHcreases　with　illcreasing　micro　Vickers

hardness，　Ramely　wi重h　increasing　the　carbon　contenむ　This　is　attributed　to　that　the　size

of　the　block　structure　decreases　with　increasing　the　carbon　content．　In重he　case　of　the

quench－tempered　specime服s，　the　grain　size　effbct　dras重ically　depressed　in　the　temper並g

temperature　be細een　300。C　and　450。C．　According　to　the　transmission　eleαron

microscopy　observatioR　and　scanning　electroR搬icroscopy　with　electron　back　sca宅tering

diffraction　analys量s，　a　grain　gτowth　at　450。C　is　not　sufficient。　OR　the　other　hand，　a

remarkable　change　of癒e　cementite　s毛mcture　occurs　at　450。C．　A　large　amou燕t　of

cementite　precipitates　on　the　boundaries　in　a　fi玉m　Hke　s｛ate　at　300。C，　while　mos竈。負he

ce搬entite　par重icles　are　spheroidized　and　the　だilm　hke　carbides　on　the　boun（至aries

disapPear猷he　specimen撚pered　a重450。C．　Since　the　f鉦m　l量ke　carb韮des　have　grea重

τesistance重。重he　dislocation　glide　motion，　the　grail｝boundary　efficiency　regaτded　as　the

locking　parameter　of　the　Ha1レPe毛ch　relatio簸is　larger　for　the　specir段cn　te澱pered　a窒

300　。C　｛han　that　for　450　。C．　Theτefore，　a　significan重increase　of　the　ratio　H，ノ餌

corresponding　to　thcぞeduction　of　the　gぎain　size　effect　at　450。C　is　mainly　due重。　the

spheroidiza毛ion　of　the　cementite．
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Mod㊧盈亜蹴g童br　Co㎜㎜o賊E聡燈醸豊。麗Me伽d餓Hlg蝕一Sp麗d
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Defb碧。㎜1毘匙量（》遡

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ま
　　　　　　　　　　YTomota，N．Tsuchida　and　J－H．Park
＊

Department　of　Materials　Science，　Ibaraki　Universi£y，　Japan

　　　T6　improve　the　safbty　fbr　automobile　coUision，　the　quantitative　descriptio且of　plastic

defbrmation　of　steels　at　high　strain　rates　has　been　required．　Several　experimental　methods　to

exarrline　high－speed　defbrrnation　behavior　have　been　developed，　but　sufficiently　accurate　results

with　good　reproducibility　have　not　been　obtained　yet．　In　ste6is，　plastic　defbrmation　at　room

temperature　with　strain　rates　below　103／s　is　co耐rolled　by　thermally　activated　mechanisms　fbr

dislocation　motion．　Because　the　strain　rate　at　the　automobile　coUision　is　considered£o　be倉om
102／sto　103／s，　the　f玉ow　stress　is　possibly　estimated　by　using　an　appropriate　defb㎜a重ion　equation

based　on　the　above　thermally　activated　mechahisms。

　　　Many　workers　have　used　the　fbllowing　equation　to　describe　the　influence　of　strain　rate（の

on負ow　streSS（σ）［11，

　　　　　　　　　　　　　　　　　さ

　　　　　　　σ一σ。＋κ6η’　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（1）

Here，　κ　and　〃ズ　are　constants　that　depend　on　test　temperature　and　σα　is　the　atherrnal　stress

th・t　i・・負・n・xp・essed　by　Swi負・q・ati・・；σ。一・（わ＋ε　　ρ）κwh・・e・，わ，N・c…t・・t・a・d・，・

plastic　strain．　This　simple　expression　holds　under重he　assumption　that　thermal　activation

mechanisms　fbr　dis豆ocation　mo£呈on　can　be　represented　by　one　hypothetic　barrier．　Generally，ηプ

is　determined　by　ut盟zing　stress　relaxation　test　or　strain　ra重e　change　test　at　a　concemed

temperature．　Equation（1）is　easy　to　estimate　the　flow　stress　at　high－speed　defb㎜ation　b“t

contains　several　prob正ems　which　include，

（1）ηプmust　be　determined　expefimentally　at　a　concerned　temperature．

（2）thermal　stress　componentσ〃，，the　second　term　of　Eq．（1），　is　fセequently　assu撚ed　to　be

　　　independent　ofstrain，　or〃プmust　be　determined　at　various　strains　to　figure　the　whole　flow

　　　curve　at　a　high　strain　rate。

（3）η2℃annot　be　obtained　by　stress　relaxation　test　when　dynamic　strain　aging　takes　place　in

　　　　carbon　steelS，

　　　More　sophisticated　approach　fbr　this　lssue　has　been　developed　starting倉om　the　works　by

Kocks　and　Mecking［2，3］，　so　called　Kocks－Mecking（KM）model　or　mechanical　threshold（MT）

rnodel．　The　model　has　stm　been　in　progress　but　contains　the食）110wing　merits；

（1）the　model　can　give　the　effbcts　ofte雛perature，　strain　rate，　and　strain　on　flow　stress　by　one

　　　equatlon・

（2）more　than　two　strengthening　mechanisms　can　be　superposed　and　hence　it　is　convenient　to

　　inVestigate　steel　design　suitable鉛r　high－speed　de飴㎜atio捻．

（3）the　model　is　based　on　real　phenomena　so　that　physical　meanings　ofparameters　are　more

　　clear。

Atypical　example　ofdefbrma重ion　equation　is　given　by
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晋一キ・鴫綱ll　Wh・一）一ト〔翫ll調瓢1払　（2）

whereεo（3，ηis　given　similarly　to　S、（6，τ）which　indicates　the　aid　by　the㎜al　activation釦r

dislocation　motio且．　Conceming　the　detailed　explanation　on　Eq，（2），　see　ref合．［2｝［7］．　The　equation

consists　of　the　athermai　stress　that　is　generally　described　as　a　fhnction　of　strain　and　gra童簸size，

the　the㎜al　stress　associated　with　the　yielding（note　suffix　I）and　the　thermal　stress　associated

with　woτk　hardening（D）．　The　microstructure　in　which　dislocatio蕪s　rnove　is　expressed　by　the

stress　at　OK（〈σ）where　thermal　activation　is　no　longer　expected．　The　parameters　in　Eq．（2）were

determined　nlostly　ffom　experimental　results　obtained　by　conventional　tensile　tests　and　par重ially

倉om　theoretical　considerations．

　　　MaRy　applications　of　Eq．（2）to　several　materials　are　now荻）und　in　literature．　We　have　studied

the　cases　ofαTi［4］，　SUS310S［5］，　and　fbrritic　steels［6，7］．　The　comparison　between　the　flow

stress　es重imated　by　KM　model　and　measuτed　ones　obtained　by　Hopkinson　bar　me之hod　has
revealed　that　defbrmation　with　6＝2x103／s　is　adiaba£ic。　Hence，　ternpera鐵re　increase　during

defbrmation　is　taken　into　account　fbr　computation　of　high－speed　defbrmation．　The　remalned

problems　to　be　solved　in　the　fhture　include，　more　advanced　treatment　of　work　hardening　where

騰icrostructure　evolution　should　be　described　as　a　ftmctio駐of　test　temperature　and　stra圭n　rate，

superposition　of　strengthening　by　the　second　phase　and　dy員arnic　strain　aging　in　carbo旦steels．

Plotti簸g之he　flow　stresses　calculated　by　Eq．（2）in　a　fbrm　of　Eq．（1），　we　have　fbund　reasoHable〃ズ

i亘awide　temperature　regime．　Thads，　Eq．（2）is　revealed　to　cover　Eq．（1）when　concemed

temperature　and　strain　are　given．

Re奮ere膿ces

［1］Fof　instance，　「High－speed　defbrmation　of　steels　fbr　automotive　use」　（Fina1τeport　of　‘‘the

　　　research　group　on　high－speed　defbrrnation　of　steels負）r　automotive　useり’（chairperson：

　　　H．Takechi）），　ISIJ（2001）

［2］Kocks，　U．　F．，　ASME　J．　Engng　mater　tech．：98（1976），76－85

［3］Mecking，　H、　and　Kocks，　U．　F．，　Ac重a　me重alL　29（1981），1865－1875

［4］Tsuchida，　N．，　Moriya，　H．，　Tomota，　Y，　Urnezawa，0．　and：Nagai，　K．，　IS夏J　Int．，40（2000），84－90

15］Tsuchlda，　N，　Tomota，　Y，　Moriya，　H．，　Umezawa，0．　and　Nagal，　K，　Acta　mater．，49（2001），

　　　3029－3038

［6］Park，　J－H．，　Tbmota，　Y，　Takagi，　S．，　Ishikawa，　S．　and　Shimizu，　T．，　Tetsu－to－Hagane，87（200D，

　　　657－664

［刀Parkl，」一H。　arld　YTomota：submitted　to　ISIJ　Int
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High　Strain　Rate　Deformation　in　High　Strength　Steels

　　　　　　　　　　　　　　　for　Automotive　Application

　　　　　　　　　T．Shimizu，　S．　Takagi，　K．　Miura，　K．　Sakata

Tbchnical　Research　Laboratories，　Kawasak【Steel　Corp．，　Japan

1．　豆賎慮rod眼。重畳。賠

Tηe　apphcatio難　of　high　tensile　streng£h　steel

sheets　i鍛au毛omαive　body　parts　to　reduce£he

weight　while　simultaneously　improving　the
crashworthiness　of　the　vehicle　was　studied．　As

shown　as　figure　l　and　2，　the　strength　of　steel

increases　with　the　rise　of　strain　rate。　But　the

strain　rate　sensitivity　decreases　as　the　s毛rength　of

stee1圭頭creases．［1｝，［2】The　strain　rate　affbctirlg

irnpact－resista凱pa！てs　may　be　as　high　as　103／s

durmg　crash　of　car　body．　For　this　reaso鍛，　the

steel　sheets，　which　have　larger　strain　rate

dependence　of　deformation　stre！｝gth　and　large

values　of　absorbed　energy　at　high　strain　rates，　are

necessary　for　such　parts．

B：igh　tensile　strength　steels　are　categorized　iHto

various　types，　depending　oh　the　method　of

hardening．　As　shown　as　figure　3，　multiphase

steels，　such　as　dual　phase　steel　consists　of　fbrrite

a簸dmartensite，　TRIP　steel　consists　of　f6rrite，

bainite　and　residual　austenite，　have　higher　strain

rate　sensitivity　of　yield．strength　than　other　type

such　as　so玉id　solution　hardening　steeL［3］

Even　within　the　same　type　multiphase　stee1，　the

microstructure　may　not　be　identica1，　and　the

volume　ffaction　and　grain　size　of　the　seco隷dary

phase　may　diffbL　However，　the　effect　of　these

micro－structural　factors　　on　　the　　strain　　rate

se簸sitivity　　of　yield　　strength　　has　not　been

adequately　clarified．　Accordi鍛gly，　this　report　wi呈l

prese巖t　the　resu豆ts　of　research　for　the　effbct　of　the

vOIUme倉aCtiOn　and　grain　SiZe　Of　martenSite　On

strain　rate　sensitivity　in　dual　phase　steeL

2．　1簸f薩騒e聡ce　of　ma【r苞e鞭s養豊e　o髄　　s重r八丁簸　　影認慮e

　　　se簸S醜藍V誌yi夏蓋d靱隷葦P畳亘我ses重ee長

The　hot　steel　sheets，　consist　of　O．05％C－

0．96％Si－1．35％Mn－0．01％P一α004％S－0。99％Cr，

were　cold　rolled　and　annealed　to　produce　the

samples　of　590MPa　tensile　streng出grade　dual

phase　steel　with　diff¢ring　volume　fractioas　aRd

grain　size　of　martensite．　T6nsile　tests　were

perfbrrned　on　these　samples　at　strai！1　rates　of

2xIOn2／s　with　an】［Rstron　types　tensile　tester　a且d
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2x　103／s　with重he　Hopklnson　Pressure　Bar　method．

Figure　4　shows　the　effbct　of　the　volume　ffaction　of

rnartensite　and　the　strain　rate　on　yield　strength．

Under　high　strain　rate　deformation，　yield　stre鍛g毛h

increases　with　increasing　the　volume　ffaction　of

martensまte．　Figure　5　shows　the　e鐸ect　of　surface

継ea　of　marteasite　grain　on毛ensile　strai難hardeni難9

exponent（n－value）．　N－value　was　calcu玉ated　by

stress　and　strain　at　7．5％and　12．5％strain．王n　this

testi簸9，　the　sample　of　ma貰ensite　grain　size　was

varied　under　the　condition　of　constant　m飢ensite

volume　ffaction　in　raRge　of　4　to　6．5％That　is　the

increasing　of　surface　area　of　martensite　grain

means　the　decreasing　of　martensite　9「ain　size・N－

value　increases　with　increasing　the　surface　area　of

martensエte　gram．

3。　亘＝》量se盟ss蓋。賊

It　is　thought　that　dual　phase　steel　has　large　n－value

in　early　stage　of　deform、ation　at　low　strai簸rate　due

to　storage　internal　stress，　but　n－value　become

decrease　with　an　increase　in　the　deformation　due

to　the　relaxation　of　internal　stress．［4］However，　as

shown　as　figure　6，　n－value　doesn’t　decrease　with

increase　in　the　deformation　at　strain　rate　of
2x103／s．　The　increase　of　strain　rate　reduces　the

influe！1ce　　of　　thermal　　vibration　　e無ergy　　on

dislocation　activity，　and　it　must　be　difficult　to

reduce　the　relaxadon　of　internal　stress．　Therefbre

難一value　i且creases　with　increasing　the　strain　rate，

aRd　doesn’t　decrease　with　increase　i且　the

defbrmation．　Correspondingly，　the　increase　of

marteasite　volume　fraction　must　be　require　the

iarge　external　stress　to　increase　of重he　moving

speed　and　multiplication　of　dislocation　at　strain
rate　of　2x　103／s．　It　is

rnartenSlte　graln　SIZe

internal　streSS．

姦《ef£『e簸ces

［月K．Miura，

seemed　that　decreasing　of

reduces　the　relaxation　of

　　　　　　　　　　　　S．Takagi，　T．　Hira，0．　Furukimi：

　　SAE］［bchnica豆Paper　Series，＃980952（1998）

［2］S．Takagi，　K．Miura，　T．Hira，　T．Shimizu，

　　S．Ta滋mura：　3玉st　ISATA　Proceeding（1998）

　　98NMOO8
［3］S，Takagi，　K．　Miura，0．　Furukimi，　T．　Obara，　T．

　　　Kato，　S、　Tanimura：Tbtsu－to－hagane　83（1997），

　　　No．11，pp．748－753．

［4】YTomota，　L　Tamura：Tetsu－to－hagane　68
　　　（1982），1147．
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醗㊧dh漉韻量㊧認量PlrOP㊧貯琶藍㊧§of　S勧覇p　s電㊧㊧畏豊翻H《蝿Ro麗量盟菖Proc㊧ss

　　　　：L．M．　WANq　D．Z．　LI，　YJ．　LAN，　C．L．　MO，　YT．　ZHANG　and　YY　H

hstitute　of　Metal　Reseaτch，　C㎞ese　A㈱demy　of　Sciences，110016，　P．　R．　Ch血a

亙．互醜ダ。《丑麗。重爵㈱

Number　of　groups　have　been　actively　studying　the　evolutio簸of　a継stenite　duri簸g　roughing　and

finish三ng　Process，　phase　transf～）rmat圭。簸　during　cooling　Process　a鍛d　grai鍛　gro・曜h　during

co量1ing　Process，　and　the　quan魔atively　rela乞ionship　betwee絵microst無1cture　a簸d　mechanicaI

properties［1－2］．　The　work　in　Iaboratory　is　mainly　concemed重he　develop搬e鍛t　of　concept　of

meta簸urgical　modeIi鍛9，　and　the隻ndustries　apPlied　the　developed　mode！s　in皿難l　plant，　and

several　in－house　sof㌃ware　had　been　developed［3－4】．　Each　model　is　li搬ited重。　its　own

production　line，　and　must　modify重he　coef薮cients　whe簸it　is　used　in　other　mill　plant．0∬

i礁s蹴ute　incorporated　with　Ansteel童簸China　has　been　developi薮g　its　own　comp厩er　model　fbr

rolling　a難alysis（ROLLAN），　which　i鍛corpofates　therma1－mechanical，　recrysta猫zatio獄，

transfbmlatio鍛and　mechanical　properties．　Firstly，　it　is　used　off＝line，　a鍛d　then　o飼ine　based　o簸

the　research　work　of　plain　carbon　stee1，σMn　steel　and　micro－alloyed　stee1．　Large　production

data　and　testing　has　been　used　to　check　the　m◎dels．

2．丁蝕敬㎜鋪一㎜¢磯蹴嚢餓置／m直¢置。醜醐¢戯膿護鵬ode艮s

The　core　of　therma1－mechanical　models　is重he　temperature　evol厩量on　mode1。　In　the　roughing

and　finishing　part，　the　key　factors　are　air　cooling，　water　spray　coollng，　hea危trans搬issio鍛by

conduct，　heat　generatio簸by　fric重ion　and　heat　generation　by　defbrma重io鍛．　The　contributio簸of

each　item　to　the　temper厩ure　evobt童on　is　ca蓋culated　respectively．1益typica豆poin重s，　such　as

ro糠ghing　ex詮宅e搬perature（RT2），　fi簸ish気ng　ex量t£empera重纏re（FT7）a簸d　coiIing　poi雌（CT），　the

calcu夏ated　results　wlll　compare　with　the　measured　results．　If　deviation　is　large，　the

self』藍ear㎡簸g　coe岱cie搬will　be　used　to　a（恥st　the　da尤a　and　satisfy　the　a．ccuracy　reguirements．

The　recrystalizatio難and　phase　transfbrmation！nodel　of　plain　carbon　steel　was　mainly　based

on　the　work　of　Sellafs　and　Hodgson，　but瓢odified重。　cover　the　requlrements　of　Anstee1。　The

decomposition　of　austenite　is　predicted　based　on　Avraml　equation．　The　graln　size　of　fもrrite　ls

calcul就ed　along　leng£h　direction、　Co難sidering重he　gradual互y　growth　of　grεLins　during　coiling

process，　the　model　of　coarsening　is　adopted　to　predict　grai鍛size　af墾er◎oili難g　process．　For

struct縁re－property　equations，　H：all－Petch　equatio薮　量s　used重。　predict　yield　s重re簸gth，　tens簸e

＄trength　As　fbr　elo薮gatlon，　there　ls　no　dis毛inct　re漉onship　with　grain　size，歪br　individual　miU

line，　the　regression　equa重ion　shou夏d　be　changed．

3。　A摩獲蝿蚤。ε盛垂。舳

Plain　carbon　steel　Q235　in　1780　mill　Ii簸e　of　Ansteel　covers　a　wide重hickness　strip行om　2搬澱

to玉5mm，　and　it　is　applied　to　examine　the　model．　The　ro就es　include　seve簸passes　fbr

roughing　and　seven　passes　fbr　finishing　As　shown　in　Fig．1，　ROLLAN　has　fbur　ma呈n

負mctions，　which　ca獄optimize　alloy　deslgn　and　prediction　of　mechanical　properties．　The

datε疲）ase　in　Fig．1　includes　船uch　infbrmatio簸about　physical　properties　of　rnaterials，　a益d

reduction　rate　in　each　pass．

If　primary　austeni£e　grain　size　is　300μm，　afヒer　repeated　recrys重a韮izatio益and　ref董ne　of　grai登
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size，　the　entrance　grain　size　is　about　70μm，　and　the　exit　is　about　20μm．　Other　important

parameters　is　also　calculated，　such　as　rolling　fbrce，　inter－pass　time　and　50％recrystallization

time，　temperature　evolution，　strain　and　strain　rate，　residual　strain　and　critical　strain．

Temperature　is　the　most　important　parameter　in　the　process，　RT2，　FT7，　CT　should　be

controlled，　the　vibration　of　RT2　should　be　less　than　200C，　FT7　should　be　l　50C，　and　CT

should　be　limited　to　l　OQC．

Fig．2　shows　the　fbrrite　grain　size　afしer　ooiling，　the　finest　grain　size　is　in　the　tail　section，　about

8μm，while　head　section　is　in　the　medium，　about　10、5“m，　the　coarsest　grain　size　is　l　1．5μm，

near　the　center　section．　The　tail　section　has　the　better　tensile　strength，　yield　strength　and

elongation，　while　the　center　part　has　lower　properties．　Compared　the　target　properties　with

real　properties，　nearly　20⊃畑a　diffbrence　is　fbund　in　tail　end．

Fig．　l　The　main　inte血ce　of　ROLLAN

　　　sofhvare　in　hot　rolling　Process．
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Fig．2：Tke　fb㎡te　grain　size　evolution　a負er　coilin9。

4．Co蹴clusions

ROLLAN　software　is　developed　to　predict　the　microstnlcture　evolution　and　mechanical

properties　in　Ansteel　strip　steel　line．　The　of逸line　models　have　been　used　to　analyze　the

influence　of　key　parameters　and　optimize　the　chemical　composition　of　strip　steel．　The　good

agreement　l）etween　measured　and　calculated　values　is　obtained．　Through　sensitivity　analysis，

typical　tempera：tufes　RT2，　FT7　and　CT　have　been　accurate　controned．
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　　　　　　　　　　　　　　　Ferr蓋te㎜Pe目下r雌琶e　Stee翌

　　　　　　　　　　　　　　　　　　N．Tsuchida＊1，　YTomota＊2　and　KNagaゴ3

＊I
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r毛・el　R・・e・・ch　C・nt・・，　N・ti・n・I　ln・titut・釦・M・重・・i・1・S・i・nce，」・p・n

笠．恥troduct蓋on

　　　　Ultrafi簸e－grain　streng由e鍛主ng　is　effbctive　to　increase　strength　without　usi簸g　alloying

elements．　Dual　phase　stre数gthe雛i穀g　like　in　fbrrite－pearlite（FP）steels　also　plays　an

importan£role　to　i撮prove　a　balance　betwee摯strength　and　elo難gation［1］．　According　to　the

Ha11－Petch　equation［2］describes　the　ef偽ct　ofgrai簸size　on　flow　stress；σ＝σo＋kD’1／2，　whereσ

means　flow　stress，σo　and駄constants　and　Bl　fbrrite　grain　size，飛ow　stress　increases　abruptly

in　ultra伽e－grain　range　below　5μm．　We　have　lnvestigated　the　e饒cts　of　temperature，　strain

rate　and　fヒrrite　grai簸size　on　stress－stτain　curve　fbr　FP　steels　with　f¢rrite　grain　size　between

3．6and　46．2μm［3］．　Resu圭ts　of　static　tensile　test　fbr　the　FP　stee正s　showed　that　the　ef免cts　of

temperature　and　strain　ra£e　on　tensile　fまow　stress　were　almost　the　same　independent　of　fbrrite

grain　size　and　that　ef琵ct　of　fbrrite　grain　size　on　tensile　fiow　stress　was　almost　independent　of

temperature　and　strain　rate．　In　this　study，　a　high　speed　tensile　test　with　a　strain　rate　of　l　O3　s“1

致）ra薮ultrafi簸e－grained　FP　steel　below　5ドm　was　conducted　to　investigate　high　speed

defb㎜ation，　We　also　investigate　the　e樒cts　of　temperature，　strain　rate　and免rrite　grain　size

on　tensile　flow　stress　by　comparing　with　the　results　obtained　by　static　tensile　test，

2．妃x診eri瓢e漁韮μocedures

　　Three　fbrrite－peaflite（FP）structures　with　fbrrite　grain　sizes　of　3．6，9．8　a簸d　462μm　were

prepared　by　microstructural　control　fbr　a　JIS－SM490（0．15C－0．4Si－15Mn（mass％））steel．

The　ultrafine－grained　FP　steel　with　3．6移m　was　obtained　by　austenitlzation　fbr　3．6　ks　at　l　l　73

K，and　then　was　subjected　to　ro圭ling　with　an　accumu圭ated　area　reductioll　of　90％at　1053　K

The　FP　steels　with　9．8　and　46．2μm　were　prepared　by釦mace　cooling　af㌃eτausterlitization　fbr

600sat　1173　K　and　fbr　5．4　ks　at　1423　K，　respec｛ively．　A　sheet　specimen　fbr　dynamic　tensile

test　with　a　gauge　le難gth　of　3．8　mm　was　prepared．　Asplit　Hopkinson　pressure　bar　tester［4］

was　used　to　cond犠ct　the　high　speed　tensile　test　with　the　strain　rate　of　103　s芦I　at　77，210　and

296K．　Tensile　tests　with　strain　rates　between　1σ6　and　I　Oo　s帽1　were　per鉛㎜ed　by　using　test

specimens　with　diameter　of3．5　mm　and　gauge　le簸gth　of25　mm　at重he　same　temperatures．

3．　Res毅鑑ts　a類d　d童scussio歴s

　　　　興gure亘shows　nominal　stress－nominal　strain　curves　fbr　the　ultraf三ne－gra圭簸ed　FP　steel

with　strain　rates　between　10幽6　and　103　s－I　at　296　K．　Flow　stress　became　higher　with
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increasing　strain　rate　and　decreasing　fbrrite　grain　size．　Unifbrm　e正ongation　beca搬e　smaller

with　decreasing　fbrrite　grain　size．　F貢gure　2　shows　10％f！ow　stress　as　a　fhnction　of　inverse

square　root　of　fb頂te　grain　size（肇）p1／2）with　l　O94，100　and　103♂at　296　K．　The　10％How

stress　can　be　described　as　a　fUnction　of　H｝1！2　by　the　Ha1レPetch　eq“ation．　The　constant鼠of

the　equation　is　almost　constant　independent　of　temperature　and　strain　rate．　The　effbct　of

蝕rite　grain　size　on負ow　stress　was　independent　of　temperature　and　strain　rate，　That　means

the　e£飴ct　of　fbrrite　grain　size　on　flow　stress　contributes　to　o簸ly　athe㎜al　stress　which　does　not

depend　on　temperature　and　strain　rate．
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High　Strength　Steels　and　Their　Application　to　Improve　Crash

　　　　　　　　　　Energy　Absorption　Property　of　Auto：Bodies

　　　M．Takahashi，　H．　Ybshida，　A．　Uenishi　and　Y　Kuriyama

Steel　Research：Laboratories，　Nippon　Steel　Corporation，　Japan

1．　Introduction

There　is　an　increasing　demand　for　improving　crashworthiness　of　vehicle　to　meet　the

requirement　of　the　safety　regulation．　To　satisfy　the　requirement，　the　weight　of　auto　body　tends

to　increase　due　to　the　introductions　of　various　types　of　reinf6rcements．　This　trend　contradicts　to

the　energy　consumption　requirement　from　CO2　emission　point　of　view．　One　of　the　solutions　to

answer　these　contradictory　requirements　is　an　intensive　use　of　high　strength　steels．　E価ects　of

the　geometry　of　stnlctures　and　mechanical　properties　of　steels　used　on　thc　absorbed　energy

during　crash　event　will　be　discussed　here．

2。　Crash　energy　absorption　property　of　s｛1uare　tubes

In　the　case　of　f士ontal　crash　of　vehicles，　the　energy　absorbing　components　such　as　front　side

members　receives　axial　forces，　which　cause　buckling　defヒ）皿ation　of　the　thin　wall　tube　structure．

The　absorbed　energy　during　an　axial　cnlsh　test　of　thin　wall　tubes　increases　with　the　wall

thic㎞ess［1］，　size　of　the　cross　section【2］，　number　of　comers　and　strength　of　the　materials　used

【1］．Fig．1　is　an　example　of　the　calculated　absorbed　energy　during　crush　test　of　a　square　tube．

The　dynamic　defomation　behavior　has　been　visualized　and　analyzed　in　detail　using　finite

element　method（FEM）．　The　FEM　analysis　has　revealed　that　the　strain　rate　during　the　crash

event　of　thin　wall　tubes　can　reach　103／s［1］．When　the　ratio　between　the　size　of　the　cross　section

and　the　wall　thic㎞ess　of　square　tubes　is　altered，　the　mode　of　buckling　changes丘om　compact　to

non－compact（Fig．2）．　For　a　given　size　of　the　cross　section，　the　thinner　the　wall　thic㎞ess，　the

less　regular　buckling（non－compact　mode）is　observed．　It　should　also　be　noted　that　the　buckling

mode　changes　from　non－compact　to　compact　when　the　work　hardenability　of　material　at　high

strain　rate　is　increased【3］．

3．High　strength　steels　fbr　crash　energy　abso叩tion

　　The　absorbed　energy　during　an　axial　cnlsh　event　of　a　square　tube　increases　with　the　strength

of　the　steel　used　as　shown　in　Fig．1．　It　is，　however，　reported　that　multi－phase　type－high　strength

steels　such　as　ferrite－martensite　dual－phase　steels　and　ferrite－bainite－retained　austenite　TRIP

type　steels　show　higher　energy　absorbing　property　than　conventional　high　strength　steels（Fig．3）

There　are　two　different　factors　which　enhance　strength　of　steels　during　high　straln　rate
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Fig．1．　Calculated　absorbed　energy　during　an　axial

crash　event　of　a　70×70mm　square　tube．　Materials
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defo㎜ation．　The　first　factoぞis　a　high　strain　rate

dependence　of　these　multi－phase　type－high

strength　steels　mainly　due　to　soft　ferriIe　phase．

The　strain　rate　dependence　of　TRIP　type　steels

is　enhanced　by　an　accele罫a毛ed　martensite

毛ransfo㎜a書ion　during　defo㎜ation　a生higher

strain　rates．　Martensite　甑nsf6㎜a重ion　is

observed毛。　be　accelerated　a塾higher　s毛rain　rates

during　Uni－axial　tenSile重eStS　aS　ShOwn　in　Fig．4．

The　second　factor　is　the　ef£ect　oでpre－s重rain　and

baking．　When　the　steel　contains　carbon　or

nitrogen　in　solid　so至ution，　重hese　in窺erstitial

atoms　cause　an　increase　in　flow　s重ress　during

baking　af重er　press　fo㎜ing．　Multi－phase

重ype－high　s毛ズength　s重eels　are　known毛。　show

relatively　玉arge　a磁oun£of　bake　hardenabi茎圭重y．

Akhough　the　strain　rate　dependence　of烈ow

stress　decreases　w柚lncreasing　the　quasi－s宅atic

strength　oだ　steels，　the　increase　in　quai－static

streng肋y　pre－strain　due宅。　P∫ess麺㎜ing　and

1）aking　does　no重　de重eriora重e　重he　s重fain　rate

dependence　of　the　flow　stress（Fig．5）．

Since　the　fb㎜ability　of　these　multi－phase

type－high　　strength　　steels　are　　better　毛han

conventional　high　strength　s重eds，　dual－phase

type　and　TRIP　type　high　strength　steels　show

excellent　press　fo㎜ability－energy　abso囎tion

combination　as　shown　in　Fig．6．

4．Co飛。蓋鵬蓋。鵬

Mukl－phase　type－high　strength　s重eels　such　as

dual－phase　stee夏s　and　TRIP　ty茎）e　steels　are

found　重。　show　higher　energy　absorbing

prope丘y　than　conven重ional　high　streRgth　stee至s．

Pre－defo㎜ation　and　baking　are　found　to

enhance　the　superiorit》へThese　fbmlab至e　high

strength　s重eels　are　believed　to　cont罫圭bute　to

improve　crashwor重hiness　o£auto　bodles　without
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　
deteriorati簸9重he　fuel　consumpt三〇n．
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S．W　Yang，　C　J．　Shang，　X，M　WaRg，　X．L．　He

　　　　Materials　School，　University　of　Science　and　T6chnology　Be遜ing，　China

】ヨ【a11－Petch　fbrmula　has　provided　a　basis　fbr　predic重ing　the　strength　of　polycrystal　materials．

However，　it　is　dif猛cult　to　define　their　grain　size　while　the　fb㎜ula　is　applied　to　lath－like

rhicrostruc重ures．　Experimen重al　investigation　on　defbrmatio簸behavior　is　essential　to　establish

the　relation　betwee簸their　mechanical　properties　and　structures。　Defbrma重ion　of　lath一鼓ke

martensite　in　shape　memory　alloys　has　been　widely　studied［1－5］，　but　the　emphasis　is　put　on

diffbrenもaspects，　This　paper　aims　at　elucidating　the　change　of貸ne　lath－like　micros重ruc勧罫es

during　all　stages　oftension．

LM蜘灘丑s　a聡d　Ex夢er纏e簸重a貝Proced腿res

The　material　u重ilized　in　th圭s　investiga宅ion　is　a　microalloyed　steel　which　contai貧s（in　mass％）

0．033C，0．0013B，1．74Mn，0．094Nb，0．057Ti，0．25M　and　O．31Mo．　The　steel　was　melt　in　a

25kg　vacuum　iRduction　fUrnace　and　then　rolled　in　two　stages　to　ob£ai簸6mm　thick　plates

befbre　cooled　i簸air　or　wa重er．　One　of　the　plates　was　reheated　to　1200℃and　isothe㎜ally　held

長）rlh，　then　cooIed　in　water．　All重he　plates　cooled海water　was　tempered　a£675℃fbr　3h．

Plate－shaped重ensile　sa搬ples　were　cut　ffom　the　steel　plates　with　axes　of　sa搬ples　paralleling重o

rolling　direction．　The　samples　were　tensio亘ed　monoaxially　at　a　rate　of　3　mm／min　unt難ffacture

took　place，　Optica王exami益ation　was　carried　out　along　side－faces　of　the　samples，　which　were

etched　with　a　3％nital，　on　undefbrmed　parts，　unifbrmly　defbrmed　parts　and　regions簸ear

食acture（necking　Parts）respectively．

2．電聯er貢騰e鵬a且Re闘盈重s

By　op重ical　examination，　it　was　fbund　that　all　samples　exhibit　microstructures　mainly

constituted　by　Iath－like　bainite（Fig．1），毛he　lathes　arrange　as　sheaves．夏n　the臆ndefbrmed　parts

of　all　samples，　orientation　of　sheaves　is　random．　A　disdnction　between　reheated　samples　and

the　others　is重hat　la重hes　iR　the　fbrmer　are　longer　t1ユan　50μn　in　ge籍eral　while　the　la撹ef　is

composed　by　lathes　shorter　than　10遡．　When　defbmlation　occurs，1athes　show　a　tende薮cy　to

tum重heir　long　axis　towafds毛ensile　direction．　But　in　the　u曲rmly　de魚㎜ed　pa枕of　all

samples，　the　tum　is　not　obvious．　In　the　reheated　samples，1athes　imhe　region　next　to　ffac宅ure

tum　and　become　curved．　In　the　other　samples　with　short　lathes，　it　is　surprising　to　find　o荘重hat

almost　a1隻lathes　paraUel　to　tensile　axis　in　the　necking　Parts，　displaying　that　some　la宅hes　have

turned　near　90　degrees　angle．　In　the　necking　part　of　sample　cooled　in　water　a食er　rolling，

crack：s　paralleling　to　tensile　d圭rection　can　be　seen，　This　kind　of　crack　is　caused　by　large　tum　of

Iathes．　If　a　sample　possesses　good　plasticity，　as　the　sample　cooled　in　air，　oぎ毛he　exten重of勧m

is　small，　as　tha毛occur曲g呈n　the　reheated　sample，　cracks　may　not　occじr．　The　distinc重ion　is　also

demonstrated　on　steps　of　fyactures　due　to　same　reason（Fig．2）．

3．嚢）蓋scし且ss蓋。簸

All重he　results　mentior【ed　above　point　to　a　reason　tha重Rot　only　the　sheaves　boundaries　but　also

the　boundaries　be重ween　la重hes　can　in：hibit　movement　of　dislocations　a簸d　the　effbct　causes　a

natural　select圭on　of　practically　movable　glide　system．　The　glide　system　with　its　glide　plane　a£

癒eleast　ang韮e　to　wide　face　of　lath　has　a　advantage　over　other　systems，　so塩at　rnono－glide　of

the　system　domina宅es　during　the　defbrmation　and重he　oτienta重ion　of　lathes　continue重。　turn．　In

the　long　lath　micros重ructure，　due　to　diff玉culty　on　coordinate　movement　of　neighboring　sheaves

and　lathes，　the重urn　cannot　be　thorough．
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　　　　　　　　ゼ⊥記ゴ．蕊……し記⊥ン幽…蓋三門1三撤轟・i

Fig．1　Micrographs　of　s㎜ple　cooled㎞water（a，　d），　sample　cooled㎞air（b，　e）and　reheated　sample（c，0，

　　　　　　　　　　　　　　　including　lmdefb㎜ed　pa質s（a，　b，　c）and　neck血g　pa賃s（d，　e，　D
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EFFECTS　OF　TITANIUM　ADDITION　ON　PRECIPITATE　AND　MICROSTRUCTURAL
CONTROL　IN　C－Mn　MICROALLOYED　STEELS

M．Vedani，　F．　D’Errico，　A．　Mannucci

Politecnico　di　Milano，　Dipartimento　di　Meccanica

Piazza　Leonardo　da　vinci　32，1－20133　Milano，　Italy

maurizio。vedani＠polimi．it

INTRODUCTION

Transverse　and　edge　cracking　can　be　a　serious　concern　in　several　continuously　cast　structural　steels．

Cracking　is負）und　to　develop　along　austenite　grain　boundaries　and　it　is　encouraged　by　precipitation

of　AI　and　Nb　rich　compounds．　Titanium　is　known　as　one　of　the　elements　that　can　alleviate　such

fbrm　of　hot　cracking　by　refining　the　austenite　grains．　Although　its　ef琵cts　are　known　ffom　practice

experience，　some　doubt　still　remain　on　the　opti㎜l　Ti／N　content　to　be　used　in　di衡ent　steel　grades

and　on　the　detailed　sequence　ofprecipitate　and　inclusion　generation，　especially　in　HSLA　steels．

The　ef驚cts　of　Ti　addition　on　precipitation　and　microstructural　behaviour　of　a　microalloyed　steel

grade　was　studied　with　the　aim　of　improving　the　knowledge　on　interaction　between　titanium

nitrides　R）rmed　at　high　temperatures，　and　other　phases　that　precipitate　in　the　austenite　matrix　in　a

fbllowing　time　during　cooling．　A　linepipe　C－Mn　steel　grade　microalloyed　with　Nb　and　V　was

considered　both　in　a　standard　heat，　produced　according　to　established　practice，　and　in　a　modified

version，　alloyed　with　O，14％Ti．　The　composition　of　the　heats　investigated　are　given　in　table　I

Table　I．　Chemical　compositions　ofthe　materials　investigated（mass％）

C Cr Cu Mn Mo N Nb Ni P S Si Sn Ti V Al

STD 0．ll 0．12 0．12 1．05 0．09 0．0066 0，024 0．09 0，010 0，001 0．30 0，010 0，005 0，044 0，026

Mod．　Ti 0．11 0．08 0．12 1．02 0．08 0．0056 0，022 0．09 0，012 0，002 0．25 0，006 0，014 0，044 0，026

Investigations　were　carried　out　to　microstructurally　and　mechanically　characterise　the　two　heats　by

optical，　scanning　and　transmission　electron　microscopy　and　by　impact　and　tensile　testing．　Particular

emphasis　was　given　to　inclusion　and　microprecipitate　e価巳cts」bund　in　the　steels．

a

灘灘
鍵

嬉灘 灘 b

Figure　1．　SEM　micrographs　of　the　steel　investigated；a）STD　grade，　b）Ti　modified　grade
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RepreseRtative　SEM　micrographs　ofthe　steels　i鍛vestigated　are　give難in且gure　1．The　two　hea毛s　had

aduplex　fb狐ite－bai薮i£e　structure，　the　Ti　modified　heat　fbaturing　a　slightly　higher　amoun毛ofbainite，

Atheoretical　study　was　then　undertaken　by　using　a　co㎜erciahhermodyna㎡c　calculatio鍛code

（Thermoca玉。）and　a　more　speci負。　numerical　model　developed毛。　assess　microalloying　element

precipi宅ation（ref：H。　Adria鍛，　Proc．　Int．　Conf“Microalloying’95”，　Pubblisher：Iron　and　Steel

Society，　Warrendale，　PA（1995）pp285－305）to　eluclda毛e　phase　s毛ability　as　a　fぬnction　of

temperature　fbr　the　specific　composkions　studied，　In　figure　2　a　plot　of　the　pre（iicted　phase　obtained

by　Thermocalc　is　presen毛ed　fbr　the　Ti　modified　steel　grade．
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Figure　2．　Theoretical　predictions　ofequilibrium　phases　fbrmed　as　a　f瀧mction　of　temperature（content

　　　i礁weight％）i鍛the　Ti　modified　heat．　LabeB）1iquid；1abeB）Ti－rich（carbo）nitride；label　5）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　auste鍛ite；1abel　6）M難S；1abel　7）A王N；1abe18）cementite

Comparative　calculatio准s　per負）rmed　on　the　standard　grade　allowed　to　state　that　in　the　Ti　a星亙oyed

stee1，　carbonitrides　significa獄tly　rich　in　titanium　and　nitroge難（curve　3　in　figure　2）precipitated　in

the蕪quid　phase　at　temperatures　exceeding　15000C　whereas　Nb　and　V　rich　carbo簸itrides　fbrmed　in

毛he　standard　grade　only　at　1400℃」n　addition，　the　AIN　phase　wo“ld負）rrn　at　eguilibrium　at　about

900。C　in　the　Ti　modified　stee玉while　in　the　s毛andar（至grade　it　would　precipitate　a£1100。C．

TEM　s£udies　contributed　to　elucidate　the　actual　microprecipitate　morphology　a難d　distributlo無and

allowed毛。　draw　conclusio無s　on　both　fU簸damental　and　practical　aspects　related　to　microalloyed

steels　a熱d　to重he套s£eelmaking　Practice．
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　　　Supra－Ductile　High・Manganese・TRIP－TWIP・Steels

　　　　　　　　　　　for　High　Energy　Absorption　Purposes

　　　　　　　　　　　　　　　　　　G．Frommeyer　and　P．　Neumann

Max－Planck－lnstitut　fUr　Eisenforschung　GmbH，　DUsseldorf，　Germany

1．Introduction

Newly　developed　austenitic　iron－manganese－aluminium（silicon）alloys　are　showing　promis－

ing　mechanical　and　technological　properties，　such　as　high　strength，　reduced　specific　weight，

excellent　ductility　and　formability－even　at　high　strain　rates　and　cryogenic　temperatures－

which　are　suitable　for　the　development　of　new　types　of　high　strength　hghtweight　steels．

2．Experimenta1　Results

醸輔

Fig．1．Heavily　twinned　microstructure　of

　　　　　the　TWIP　steel　deformed　in　tension
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Fig．2．Strain　hardening　increment　vs．

　　　　　true　plastic　strain．

At　high　manganese　contents　of　about　20　to　30　at一

％and　at　medium　aluminium　contents　of　about

lO　to　l5　at一％with　certain　amounts　of　carbon　the
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　シ

austeniticγ一phase　is　fully　stabilized．　Addition　of

silicon　to　the　high　manganese－aluminium　steels

destabilizes　the　austenite　and　decreases　the　stack－

ing　fault　energy　so　that　subsequent　martensitic

tranSfb㎜atiOnS（γfcc→εhcp，α’bcc）OCCUr（mUlti－

ple　TRIP　effect［1］）or　enhanced　mechanical

twinning　formation（γ→γ’TwlN）takes　place

（TWIP　effect）．　Both　mechanisms　will　contribute

aconsiderable　amount　of　plasticity　to　the　total

plastic　deformation　potential　of　these　steels［2］．

Which　mechanism　dominates，　depends　on　the

manganese　to　aluminium　and　silicon　ratio　result－

ing　in　different　stacldng一番ult　energies，γ．　Withγ

〈20mJ／m2，　theγ→εphase　transfb㎜ation　is

favoured　and　the　TRIP　effect　is　obtained，　and

withγ＞20　mJ／m2，　the　phase　transformation　is

suppressed［3］and　heavy　twinning　formation　is

sustained（TWIP　effect）．

In　the　present　work，　the　mechanical　properties　of

Fe－Mn　alloys　with　additions　of　aluminium　and

silicon　were　investigated．　Specifically，　the　tensile

properties　of　the　Fe－25Mn－3Si－3Al　alloy　were

determined　at　dif£erent　strain　rates　and　tempera－

tures　in　order　to　correlate　micro－structural　fea－

tures　with　now　stress　and　elongations．　Deforma－

tion　twinning　and　the　fo㎜ation　of　strain－induced

martensite　were　analysed．

The　characteristic　microstructure　of　the　TWIP

steel　is　illustrated　in　figure　1．　The　TWIP　steel

reveals　pronoullced　mechanical　twi皿ingγfcc→

γ＊twin．　This　deformation　mechanism　causes　linear
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　　　　　the　TwlP　steel　at　20。C　andε瓢102　s『1．　and　QStE500TM，　respectively。　It　is　obvious

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ffonよ　the　diagrarn　that　the　specific　energy

absorption　va1慧e　of　the　TWIP　steel　is　abo凱twice　of　that　of　conve凱ional　deep　drawing　steeI

qualides．　This　extraordinary　energy　absorption　of　the　extraordinary　crash　and　impact　resistant

high　stre簸gth　TWIP　steel　is　due　to　the　extensive　twinning　formation　under　high　strain　rate

CO簸ditionS．

work　harde類i捻g　over　a　Iarge　stress　ra鍛ge

（figure　2），　which　in　tum－due　to　Coa－

sid6re’s　cr圭terion　－　results　in　a　large　uni－

form　elongation　and　a　large　straih　to　failure

for　tensile　samples！rhe　changes　in　yield

stress　σpo。2，　tensile　strength　σm，　uniform

e豆ongationεul、　and　strain　to　fai互ureεfr　of　the

TWIP　steel　as　a　f臨ction　of　the　strain　rate

肋m10台・103　s㌔・e　sh・w・i・fig・・e　3．

With　increasi琵g　strain　rate　the　yield
strength　is　increasi簸g　from　250　MPa　at　104

・一’重・ab・・t　530　MPa　at　ve・y　high・t・ai・

・ates・f　103　s一重．　The　steady　i…ea・e・f　th・

tensile　streRgth　from　600　to　800　MPa　be－
yond　the　strai無rate　of　10－2　s『1　is　remarkably

high。　The　uniform　elo薮gation　is　decreasi鍛g

with　increasiRg　strain　rate　up　to　abo厩10－1

s－1．The　total　elo鍛gation　has　a　minim“m

value　of　55　％at　the　strai鍛rate　of　10護　sd。

No　phase　transformation　was　detected　by

X－ray　dif行ac毛ion　a簸d　TEM　investigatioRs．

Avery　important　parameter　which　charac－

terizes　the　impact　behaviour　of　deep　draw－

ing　steels　for　automotive　bodles　and　frame

structures　is　the　specific　energy　absorption

Espec，　defi鍛ed　as　the　deformation　energy　per

unit　volume　at　a　given　temperature　and
strain　rate　of　the　order　of　102　to　103　s一互．　The

block　diagram　of　figure　4　represe鼠s　the

speci薮。　energy　absorμion　of　the　TWIP

3．亙《efere証ces

山Hong，　S．H．　and　Han，　Y．S．　Scripta　Met．　et　Mater．，32（1995），　pp．1489－1494．

［2］Gr註sse1，0．，　Frommeyer，　G．，　Derder，　and　C．，Hofman鍛，　H．」．　Phys．　IV　France　7（1997），　C5，

pp．338－388．

［3］Sato，　K．，　Ichinose，　M．，　Hirotsu，　Y．，　and　Inane，　Y．王SIJ　Int．，29（1989），　pp．868－877．

一84一



De簸｝置m認重亘⑪魏椴㊧恥⑳v豊or〔）lf　LOw（）認翠獲）⑪醜TR璽］P　S重㊧藍彊s繍苞H長霧鹸S重r我董聡

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　R説es

　　　　I．D．　Choil，　S．J．　Kim2，　C．G．　Lee2，　S．H．　Park3，　D．　Bruce4，　D．K．　Matlock4
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The　saf6ty　ofpassengers　is　very　importa頭d疑ring　an　automobile　collision．　Because　the　collisio鍛

is　the　eve斑of　high　speed　defbrmation，　the　data　and　defbrmatlon　mechanlsms　of　materials　under

high　strain　ra重es　are　needed　to　choose　proper　materials　f～）r　automobiles．

Therefbre，　ill　this　s撫dy，　dynamic　mecha稔lcal　properties　of　low　carbon　TRIP　steels　wi重h　various

amou賊ofretal燕ed　aus重enite　were　evaluated　over　a　wide　range　of　strain　rates　GO”3　to　2．5xlO2　s’

1）uslng　a　hlgh－velocity　hydra縫lic毛enslle　tes毛lng　machine．　The　ef琵cts　of　retai鍛ed　aus重eni毛e　and

carbon　content　on　the　straln　rate　hardening　capabllity　were　studied．

Two　klnds　of　steel　ingots，　termed　ECO－5　and　ECO－6　were　fabricated　by　vacuum　induction

melting　and　al魏minum　killing，　Steel　ingots　were　rough　rolled　to　slabs　of　25r難m　ln　thickness　and

then　cold－rolled　to　sheets　of　O．8mm　in　thickness．　Table　l　lists　their　chemlcal　compositlo難s

毛ogether　with　the　Acl，Ac3　and　martensi毛e　start（Ms）temperatures　rReas纏red　uslng　a　dilatome重er，

Steels　were　intercrl重ically　annealed　fbr　5　minutes　at　8100C　fbr　ECO－5　and　790。C　fbr　ECO－6。

Af㌃er　intercri重ical　anneal飴g，　specimens　were　isothermally　treated　at　4500C｛br　3　m語utes（ECO－

5A）and　at　430。C　fbr　5　minutes（£CO－6A）to　attaln　the　hlghest　volume　ffaction　of　retained

a“stenite．　ECO－5B　and　ECO－6B　steels，　which　almed　to　have　a　low　volurne倉action　of　retained

austenite，　were　isothermally　treated　at　470。C（ECO－5B）and　500。C（ECO－6B）fbr　20　minutes，

respectlvely．　Tensile　specimens（longitudlnal　direction）wlth　gage　length　of　50mm　and　width　of

12．7mm　were　prepared行om　the　cold－rolled　steel　sheets。　Alhensile　specimens　were　machined

accord沁g　to　ASTM　E－8　specl煮cation，　with　one　grip　sec士lon　elongated　to　accommodate　a　s重ral簸

gage．　The　specimens　were　tensloned　at　room　temperature　over　the　straln　ra毛e　range　of董0曽3　to

25xlO2　s”l　using　a織MTS　high　rate　testing　system，　The　volume　f｝actlon　of　retained　austenlte　was

measured　usi汽g　X－ray　dif仕atometry．

Table　1：Chemlcal　composltio鍛s（weight　percent）critlcal　temperatures（。C）倉）r　the　TRIP　steels

　　　　　　　stu（董led．

C Mn Si Cu P S A1 Acl Ac3 Ms

ECO．5 ’0．10 L52 L48 0．51 0．00董6 0．0036 0，046 912 750 450

ECO－6 0．14 L51 1．49 0．51 0．0018 0．0030 0，050 900 750 432

All　steels　show　a　homogeneous　mlcrostmct縫re　with　unlfbrm　d｛s重ributlon　of　seco獄dary　phases

such　as　balnlte　and　retained　austenite．　Accordlng　to　X－ray　difαactome重er　a擁alysis，　the　amounts　of

retalned　austenlte　fbr　ECO－5A　and£CO－6A　are　11％and　l　6％，　respeαively，　and　the　amount　of

retained　austeni毛e　fbr　both　B　steels　is　less　than　3％．

Ultlma重e　tensile　strength（UTS）versus　true　straln　rate　data　are　plotted　in　Flgure　L　In　geReral，

UTS　increases　with　increasing　strain　rate．　The　UTS　values　fbr£CO－6　are　higher　than　those　fbr

ECO－5　slnce　BCO－6　has　hlgher　carbon　con重eRt．　Also，　heat　treatme凱‘‘A”prod縫ced　hlgher　UTS

values　than　heat　trea重ment‘‘B．ラ’This　behavior　was　expected　sl難ce重he　higher　retained　austeni重e
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content　creates　more　ma紅ensite　trans食）rmation　with　strain，　which　lncreases　both　u難i薮）rm　straln

a鍛dUTS．　Figure　l　also　displays｛ncreasing　strain　rate　sensi重lvity　with　lncreasing　s重rain　rate・The

strain　rate　sensit玉vities　ofthe　ECO－5　steels　apPear　higher　than　those　ofthe　ECO－6　steels・
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Flow　stress　values　at　5％true　strain　were　calculated　fbr　all　tensile　samples．5％蝦ow　stress　vaiues

were　chosen　instead　of　yield　strength　values　because　a　f翫er　present　ln　the　data　gathering　device

did・・t・ll・w・・llectl…facc・・at・yi・1d・t・e・錘h　v・1・es　a亡・t・ai…tes　ab・v・10s唱1。　Fl・w　st・ess

at　5％廿ue　stra童簸versus　true　strain　rate　data　are　p豆otted　in　Figure　2．　至n　ge簸eral，　heat重reat搬en重
‘‘

`”produced｝ower　5％flow　stress　values　than　heat　treatment‘‘B．’りThls　s纏ggests　that　the　yleld

strengths　of　the‘‘Aラ’samples　are　also　lower　than　those　of　the‘‘B’ラsamples．　It　is　concluded　that

strain　rate　hardenabillty　is　increased　with　inc1弓easlng　the　amount　ofretalned　austenl重e．
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The陥謡躍d　Mech蹴ica昼Sta瞬騰y　of　Ret惣ed　A鵬蜘lte
　　　　　　　　　　　　　　　　　　量簸A且一be躍孟膿霧TR贈S愈ee旦s

　　　　S．van　der　Zwaag1’2，：L．　Zhaol’2，　S．0．　Kr晦ver1’2　and　J．　Sietsma2

　　　　　1’Netherlands　Institute　fbr　Me重als　Research，　P．OBox　5008，

　　　　　　　　　　　　　　　　　2600GA　Delf㌃，　The　Netherlands

2’Laboratory　ofMaterials　Science　and　Engineering，　De1負University　of

Tec㎞ology，　Rotterdamseweg　137，2628　AL　De1丘，　The　Netherlands

The　s宅ability　ofre重ained　aus重enite　is　the　key　issue　in　low－alloyed　multiphase　transfb㎜ation

induced　plasticity（TR．P）steels．1重has　been　fbund　that　many　factors，　fbr　instance癒e　chemical

composition　ofretained　austenite，　grain　size　and　morphology｝influence　the　stability　ofthe

retained　austenite．　To　unders重and　this

s画ect，　both　the㎜al　stability　and

mechanical　stability　were　investiga宅ed　in

this　work，　by　means　ofmagnetic　and

di衝aCtiOn　teC㎞iqUeS．

The　the㎜al　stability　ofaustenite　in　a　O．20C－

1．52Mn－0．25Si－0．96A1（wt．％）TRIP　steel

was　studied　via　thermo－magnetic

measurements［1］in　the　temperature　range

between　5　K　and　300　K　at　a　constant

magnetic丘eld　of5T（Fig．1）．夏t　is負）und

that　almost　all　austenite　transfbnns　to

ma貫ensite　upon　cooling　to　5　K．　The砥and

69歪

491

291

091

881

681

481

（0

ﾋ
、
N
F
」
く
）
⊂
O
葬
σ
σ
N
軍
の
C
O
目
5
門
ヒ

heating

cooling

0 50 100　　　　150　　　200

　temperature（K）

250

F∫9！．距即θπα雌ε4召ρθη伽。εφ御α∬

脚α9ηθオ∫癬∫oη伽加9α伽朋α1のノ01θ．

300

払・tempera加res　were　derived　f沁m　the　prese1ユ毛experinlental　data　to　be　355　K　and　115K，

respectively．　The　austenite　fyaction　was　calculated　f士om　the　dif董brence　ofthe　maglletization

during　cooling　and　heating．　The　trans飴㎜ation　kinetics　is釦und　to　be　well　described　by　the

fbllowing　the㎜odynamic　model［21

　　　　　　　　　　　　　　　　∫γ；躍1一（M3－7「）／（MゾβM∫一（1一β）7）］

where，βis　the　ra毛io　ofthe　s圭opes　of　Gibbs　f士ee　energy　fbr　martensite　and　austenite　versus

temperature．　Based　on　this　trans鉛㎜ation　l（i競cs，　the砥temperature　ofindividual　retained

aus重enite　grains　is　analyzed　and　is　mainly　attributed　to重he　distribution　ofcarbon

COnCen重ratiOn　in　retain．e（i　aUSten嚢e．

The　rnechanical　stability　ofreta呈ned

austenite　in　a　O．17C－1．46Mn－0．26Si－0．01P－

1．81Al（wt．％）TRIP　s重eel　was　measuredごη

3πz‘using　both　conven重iona王x－ray

diffねction　and　3D　microdif貸action　with

synchrotron　radiation．　From　the　conven－

tional　XRD　measurements　it　is　fbtmd　that

the　volume」膨action　ofretailled　austeniteプγ

decreases　as　the　strain　increases　accor（墨ing

to　the　Ludwigson　and　Berger　relation［3］

（1／∫γ一一1／ノ7＝んε）withん淵72，　in　whichん

describes　the　mechanicaユstabili重y　of宅he
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retained　austenite．　From　the　increase　in　austenitic　lattice　parameter　with　respect　to　the　linear

decrease　due　to　elastic　strain（Fig。2），　one　can　see　that　the　average　carbon　concentration　in

retained　austenite　increases　with　increasing　stress，　since　austenite　grains　with　a　low　carbon

concentra重io傭ans魚㎜at　the　lower　s重ress　values．　The　integral　breadth　ofthe　dif匠action

peaks　was　also　calculated　and　the　dislocation　densi電y　was　thus　estimated．　The　increase　imhe

dislocation　density　in　fbrrite　increases　with　increasing　plastic　strain　is　thought　to　assist　the

martensitic　transfbrmation　ofretained　austenite　but　it　is　not　a　predominant　factor　in

comparison　with　carbon　concentration　in　retained　austenite．
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From　the　microdif登action　measuremen毛s　using　synchrotron　radiation，　the　effbct　ofthe

orientation　ofthe　grain　with　respect　to　the　direction　ofthe　applied　stress　on　the　mechanical

stability　was　observed（Fig．3）．　It　is　fbund　that　the　austenite　grains　at　an　angle　of4500r　600　to

the　tensile　direction　are　more　stable　than　those　at　lower　or　higher　angles，　Taking　the

contribution　ofthe　strain　tensor　to　the　lattice　parameter　into　account，　the　increase　ofcarbon

concentration　as　a　result　ofma貢ensitic　transfb㎜ation　was　observed（Fig．4）．

The　above　results　show　that　the　range　oftemperature　and　stress　in　which重he　martensitic

trans鉛㎜ation　occurs　is　related　to　the　distribution　ofcarbon　concentration　over　dif飴re凱

austenite　grains，　which　results廿om　the　dif飴rent飴㎜ation　mechanism　ofretained　austenite

during　the　heat　treatment．　Conclusions　can　be　thus　drawn重hat　the　inhomogeReity　ofcarbon

distribution　ill　retained　austenite　is　the　main　cause　fbr　both　the㎜al　and　mechanical　stability

ofretained　austenite．　The　austenite　grains　with　a　low　carbon　concentration　transfbrm　more

readily　than　grains　with　a　higher　carbon　concentration。

Refbrences：

1．Zhao，　L．，　Van　D承，　N．H．，　BrUck，　E．，　Sietsma，」．　and　Van　der　Zwaag，　S．，　Mat。　Sci．　Eng．

　　　3BA（2001）145－152．

2．YU，　H．Y，　Metail．　MateL　Trans．28A（1997）2499－2506．

3．Ma重sumura，　Y，　Sakuma，　Y　and　Takechi，　H．，　Scripta　Me重a11．21（1987）1301－1306．
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　　　　　Achievements　i穀Creation　of　Ul重rafine－Grained　Steel

S．Tbrizuka，　T．　Inoue，　A．　Ohmori，　T．　Yamashi重a，　T．　Hanamura　and　K．　Nagai

　　　　　　　　Materials　Creatio盤Research　Group，　MMS，　Japan

璽。豆就ro《丑麗。重量。踵

In　this　paper，　we　discuss　three　guidelines　to　create　ultrafine－grained　steels，　i．e．

metallurgy　to　fbrm　　ultrafi簸e一艶rrite　grains，　metho（lology　to　fa1）ricate　bulky

ultrafine　grain　samples，　and　the　microstructural　desig董｝　to　achieve　a　good

combinatio簸of　strength，　ducti玉ity，　and　toughness．

2』劉舩霧鰹漁ドeぼ董聡e醗㊧醸重

Heavy　defbrmation　produces磁1trafine艶rrite　grains．　The　so－caHed　continuous

recrystalliza重ion　ge簸erates掘trafine£errite　grains　on　defbrming　the　fεrrite　heavily

a重elevated　temperatures　田．　The，　austenite－to－fもrrite　transfbrmation　also

i耐roduces　ultrafine　fわrrite　grains　f㌃om　the　heavily　defbrmed　austenite　in　the

non－recrystallized　temperature　region　on　cooling　or　defbrmation［21。

R㊧にrys細翌隔影鍾養。顧R⑪顧重⑱　The　grain　size　is　a　fhnction　of　the　Z－H　parameter　as

shown　in　Table．L　The　larger　the　parameter，　the　finer　the　grain　size　becomes．

Namely，　a　sub－micron　grain　size　can　be　obtained　at　a　lower　defbrmation

temperature　or　at　a　higher　strain　rate．　However，　a　critical　s重rain　exists　fbr　either

面tiating◎r　completing　the　recrystalhzation．　A　higher　critical　strain　seems　to　be

necessary　fbr　a　higher　Z－H　parameter．　Hence，　an擁1trafi数e　grain　structure　is

created　through　a　rather　heavy　plastic　strain．

Tr盆鵬婁。即㎜説量。簸Ro醜¢　　The　ultrafine　grain　fbrrite　structure　can　be　fbrmed　by

i賎troducing　a　plastic　strain　larger　than　2　in　the　temperature　range　in　a

non－crystallized　austenite　st飢e　where　the　austenite　grain　size　is　between　17and

300μm［2］．The　ultraflne　f袷rrite　grain　structure　having　an　average　gra韮n　size　of

2μmca燕be　obtained　even倉om　a　large　austenite　grain　of　300μm．　However，癒e

　　　　　　　　　　　　　　　　Table　l　Guldelines　for　ultra　graln　refine磁ent．
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琵rrite　grain　size　is　dominated　by　the　thickness　ofthe　pancake－like　defbrmed

austellite　grain　THγ．　A　smaller　austenite　grain　size　is　favorable　for　obtaining　the

ultrafine　grain　structure　in　terms　ofreducing　the　THγ．

3．Multidirectional　deformation　for　fabricating　a　bulky　ultrafine　grain　sample

　　We　have　employed　multidirectional　deformation　to　f琶bricate　a　bulky　ultrafine

grain　sample．　The　effbct　of　multidirectional　defbrmation　is　veri且ed丘om　the　both

viewpoint　of　numerical　simulation　and　experimental　analysis［3］．　First，　the

multidirectional　deformation　was　applied　to　make　bar　samples　by　using　caliber

rollers［4】．　The　samples　were　rotated　90　degrees　at　every　pass　and　severely

defbrmed　with　a　cumulative　strain　larger　than　3．A18mm　thick　and　20　m　long　bar

was　f琶bricated　with　ultrafhe　grains　of　O．6μm．　Second，　a　thick　plate　with　a

thickness　of　12mm，　a　width　of　70mm　and　a　length　of　2m　was　f乞bricated　by

bidirectional　rolling　as　illustrated　in　Fig．2［5］．　The　tensile　properties　are　shown

in　Fig．3．

4．Micros重r耐ural　des量gn　for　good　strengt血一d旧ctil廿y－toug血ness　combin飢ion

The　yield　strength　of　the　ultrafine－grained　steels　is　determined　ffom　the　ferrite

grain　size　and　the　Hall－Petch　relationship．　However，　grain　refinement　into　a

sub－micron　size　deteriorates　ductility，　particularly，　unifbrm　elongation．　We

propose　a　strain　hardening　design　using　a　fine　dispersion　of　the　second　phase　to

improve　the　ductility［6］．

［llA。Ohmori，　S．Torizuka，　T．H：anamura，　and　K．Nagai，　CAMP－ISIJ，14（2001），　pp．665．

［2］S．Torizuka，　J．Takahashi，0．Umezawa，　K．Tsuzaki，　K．Nagai，　S．Genda　and　Y．Kogo，

CAMP－ISIJ，12（1999），　pp．365－368．

【31T．Inoue，　S．Torizuka，　and　K．Nagai，　Materials　Science　and　Technology，17，（2001），　pp．1329．

【4］S．1br幽K．Nagai　and　A．Sato，　Jo㎜al　ofthe　JSPS，42（2001），　pp．287－292．

［5］A．0㎞o瓦S．恥曲㎝dKN嘲，　CAMP－ISIJ，14（2001），　pp．1050．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　［6］THayashi，　K．Nagai，　T．Hanamu輪HNak勾ima

響…；…1…1　．ゴ盆蜂露ご詔撫1…SI再13（2000L

　　　　　　　　　　　Rotatio皿by

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1000　　　　　　　　　　　　90degrees

一謝』醜
　　　　　　　　　　　　　　戦’

Fig．2　Thick　plate　with　a　thickness　of　16

mm　fabricated　by　warm　bidirectional
rolling．　Initial　thickness　was　120　mm．
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Steel　Plate　having　Sur鉛ce－layers　with　Ultra－Fine　Grained

Microstructure（SU’F　Steel）and　its　Welding　Joint　Properties
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　T．Ishikawa、　T．　Inoue

　　　　　Steel　Research　Laboratories，　Nippon　Steel　Corporation，　Japan

1●　　　Introduction

　　Steel　plates　with　ultra－fine－grained　surface　layers（SUF　steel）has　been　developed　applying

an　advanced　the㎜o－mechanical　control　process．　Since　ultra丘ne－grained　microstmcture　in

sur血ce　layers　of　the　steel　promotes　the｛b㎜ation　of　shear　lips　when　bri廿le　crack　propag説es

in　the　steel　plate，　the　SUF　steel　possess　high　crack　arrest丘acture　toug㎞ess　against　bri杭le

丘acture（crack　arrestability）．　The　safbty　of　welded　steel　stnlctu■e　such　as　ships　will　be

increased　by　the　use　of　steel　having　high　crack　arrestability　fbr　important　components　of

welded　stnlctures．　Therefbre，　the　SUF　steel　has　been　already　applied　to　important　members

of　Iarge　welded　structures　such　as　large　ships　in　order　to㎞prove　stmctural　integrity．

㎞the　present　paper，　the　basic　prope丘ies　of　SUF　steel　are　su㎜arized　and　the　results　of

large－scale　f｝acture　model　tests　were　discussed　in　order　to　evaluate　the　e伍cacy　of　SUF　steel

fbr　the　welded　stmctures　as　a　crack　arrestor．

2．　SU］F　steel　plate

　　　Figure　l　shows　the　macrostnlcture　of　the　SUF　steel　plate　together　with　the

microstructures　of　the　surfhce　layers　and　midsection　regions．　The　ultra－fine－grained　region

is　the　black　layer　observed　at　the　surf乞ce　of　the　steel　plate，　as　shown　in　Fig．1．　The　average

value　of　grain　sizes　in　the　surface　layers　is　less　than　two　micrometers．　The　distribution　of

the　average　grain　size　in　the　thic㎞ess－direction　is　also　shown　in　Fig．1．　In　the　sur飴ce　layer，

the　grain　sizes　are　relatively　homogeneous．　The　grain　size　changes　significantly　at　the

border　ofthe　su㎡ace　layers　and　the　mid－thic㎞ess　of　the　plate．

　　Charpy　impact　test　results　fbr　SUF　region　suggested　that　remarkably　lower　brittle－ductile

transition　tempera　ure　is　obtained　in　ISUFI　than　in　mid－thic㎞ess冒，　although　the　chemical

composition　of　the　SUF　steel　plate　is　the　same　as　that　of　ordinary　steel　plates　without　any

special　alloy　elements．　The　tensile　strength　of　the　SUF　steel　plate　is　comparable　to　that　of　the

490N／㎜2　class　steel．　Mechanical　prope丘ies　and　welding　per鉛㎜ance　of　SUF　steel　satis肯

the　requirements　of　KE36（EH36）class　steel　according　to　the　NK（IAC　S）．

，簿
　　2出n

Figユ　Macro－and　microstructures　of　SUF
　　　　　　　steel　plate　and　its　grain　size

　　　　　　　distribution　in　thic㎞ess　direction．

曹

Oisねnce髭om　SU「face吋ρ襲a皇e｛響糊η1
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　　　Figure　2　shows　the丘acture　surface　of

the　　SUF　　steel　plate　　used　　fbr　the

temperature　gradient　type　ESSO　test
The　inside　of　the　plate　was　f士actured

brittlely，　while　the　surface　regions　of　the

plate　were　not位actured　in　a　brittle　way

but　in　a　ductile　way．　The　surface　regions

丘actured　　　ductilely　　　with　　　plastic

de鉛㎜ation　are　called　shear－lips，　and

these　have　a　braking　ef驚ct　on　unstable

brittle　crack　propagation　　and　fUrther

enhance　the　crack　arrestability　of　the　steel

plate．　Therefbre，

丘acture．

Low　tempera加re　slde　　　Crack　propagation

SねeeF”ρs勧zη7a俘。ηξs

OOηfro”ed　bylmρノOV’ηg

脅a．〔加reわμ9肋eSS’η

S夏Jr拍σe’θyefS．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Fig．2＝Fracture　su㎡ace　of　standard　ESSO　test　specimen

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　R）rSUF　steel　plate

the　SUF　steel　possess　high　crack　arrest　j｝acture　toughness　against　brittle

3。L劉rge　scale　fmcture　tests　fbr　welded　stmc加res　using　SUF　steel

　　　Figure　3　shows　a　schematic　illustration　of　the　ship　hull　as　an　example　of　welded　steel

stnlcture．　It　was　assumed　that　the　SUF　steel　plates　were　used　R）r　the　shear　strakes　and

bilges．　When　collisions　or　other　accidents　occur，　brittle　cracking　may　occur　in　various

members，　such　as　in　the　shear　strakes．　This　paper　discusses　Cases　A　to　E　in　which　tests　using

large－scale　ffacture　models　were　conducted．　Case　A　assumes　that　a　brittle　crack（which

occurred　in　some　part　of　the　deck）propagated　across　the　deck　into　the　shear　strake．　Case　B

assumed　that　the　brittle　crack　propagates　ffom　the　side　plating　to　the　shear　strakes　or　bilges．

Case　C　assumes　that　a　brittle　crack　propagates　along　a　vertical　butt－welded　joint

corresponding　to　one　in　the　block　segment　and　penetrates　into　a　weld　of　the　shear　strake　or

that　a　brittle　crack　occurs　and　propagates　in　a　welded　j　oint　in　the　shear　strake．　In　Cases　D　and

E，the　stnlcture　of　the　SUF　layer　on　one　side　of　the　SUF　steel　plate　was　changed　by　applying

heat　in　welding　or　line－heat㎞g　fbr　fabrication．

　　　These　large－scale丘acture　tests　revealed　that　the　SUF　steel　plates　used　in　the　shear　strakes

can　serve　as　an　effbctive　crack　arrester　even　in　serious　accidents　such　as　collisions　etc．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，
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　　　　　　　　　Development　of　Ausfbrmed：Bainite　Steel　and　its

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Welding　Joint　Properties

K．F両iwara，　S．Okaguchi，　Y．Komizo，　K．Arimochi，　T．Kawabata　and　A．Nagayoshi

　　　　　　　　　　　　　　　　　　Sumitomo　Metal　Industries　Ltd．，　J町）an

1。Introduction

　　TMCP　has　been　already　expanded　in　manu魚cturing　high　tensile　strength　steel　plates

lowering　susceptibility　to　low　temperature　crackhlg　in　welding．　This　is　because　TMCP

enables　to　decrease　carbon　content　to　obtain　same　strength　in　compa血g　with　conventional

process　such　as　no㎜alizing，　quenching　and　tempe血g．　On　the　other　hand，　decreasing

carbon　content　brings　remarkable　deterioration　of　toug㎞ess　in　base　metal　of　600MPa

class　tensile　strength（HT570）steel　because　of　coarse　upper　bainite　fb㎜ation．　In　this

situation，　we　have　developed　HT570　steel　with　superior　toug㎞ess　and　weldability　by

utilizing　fine　ausfb㎜ed　bainite．　This　type　of　steel，　named”Ausfb㎜ed　Ba血ite　HT570”，　is

characterized　by　the　reduction　control　in　unrecrystaUized　austenite　region　and　by　the

cooling　control　in　bainite　transfb㎜ation　region．　This　advanced　HT570　steel　has　been

apPlied　to　various　fields　such　as　penstock，　tank，　bridge　and　so　on．

2．E備ct　of　Defb㎜ation　on　the　Characteristics　of　Bainite　S血cture

　　O．lC－1．4Mn－Nb－Ti－B　steels　is　used　fbr　laboratory　test。　Small　specimens　were

austenitized　at　1000℃鉛r　300s　by　induction　heating　and　de鉛㎜ed　O　to　75％at　900℃．

A食er　that，　specimens　were　accelerately　cooled　and　isothe㎜ally　kept　at　500℃．

Defb㎜ation　less　than　30％is　not　ef飴ctive　on　the　reduction　of　the　len帥signiHcantly．

Heavy　defb㎜ation　is

required　　for　the
remarkable　refinement
of　bainitic　fbrrite　lath．

Fig．1（a）shows　typical

Bl　type［1］upper　ba血te

structure　having　　large

packet　size．　On　　the

contrary，　Fig．1（b）

shows　fine　ausfbrmed
bainite　　strcture　　　in

which　coarse　bainite
packet　is　not　observed．

（a）

　　　　ヲ’・芝’・、乱トぎ　量

多∫藁・7．ナ．1「砿毒

号τ～弓．・．｝’、　　．‘

手藻1

嚢

（b）

Fig．1　Micros㎞cture　of　conventional叩per　bainite（a）

　　　　　　and　ausb㎝ed　bainite（b）

3．Development　of　Aus飴㎜ed　Bainite取pe　HT570　Steel

　　Typical　chemical
・・mp・・iti・n・・f　　T・bl・ICh・mi・al・・mp・・iti・n（mass％）

developed　　steels　　fbr

manufacturing　scale
are　shown　in　Table　l．

The　chemistry　design

has　enabled　　site

welding　without
preheating　　even　　in

Alication Th孟ck． C Si Mn others Pcm

　Penstock

　　Tank

　　Bridge

　　Bridge

conventiona1

40mm

45mm

45mm
lOOmm

40mm

！
O
Q
／
0
0
8
3

0
0
0
0
1

0
ノ
（
∠

1
つ
」

∫
0
0
0

1
角
∠
つ
⊃

1．37

1．50

1．36

1．46

1．37

Cu，Ni，Mo，Nb，V，Ti

　　Mo，Nb，V，Ti

　　Cr，Nb，Ti，B

　　Cr，Mo，Nb，Ti

　　　　Mo，V

．17

．19

．18

．19

．23
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80％humidity　condition　as　shown　in　Fig．2．　Conventional　HT570　steel　fbr　pe嶽stok

requ量red　preheating　up　to　100℃．　Moreover　manu魚cturing　concept　has　made　this　steel

developed　superior　toughness　of　base　metal　and　welded　jo撤as　shown　in　Table　2．

　　In　coτ1sideration　of　apPly量ng　the　steel　developed重。　tank，　steeI　properties　on　stress　re薮ef

（SR）or　PWHT　and　stress　corrosion　cracking（SCC）should　be　investigated．　Change　of

mecha簸ical　properties　of　base　r匪etal　and　welded　joi鍛t　is　v町small　eve簸a負er　600℃SR

due　to　containing　Vanadium．　Moreover　s牒sceptibility　to　ammonia　SCC　of　steeI

developed　is　confi㎜ed　to　be　less　than　that　of　conventional　QT　steel　by　fbur　point　ben重

test，　as　shown　in　Fig．3．

　　Mechanical　properties　of　HT570　steel　developed　fbr　bridge　afe　shown　in　Table　3．　High

重ensile　strength　and　superior　toughness　have　bee登obtained　both　in　base　metal　and　welded

joi簸t　up　to　100mm　in　thic㎞ess．　High　heat　i叩ut　electro－gas　arc　welding　up　to　20kJ／mm

can　be　also　apPlicable　to　this　steel．

む10
（
ま
）

80
@
6
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4
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2
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。
嘱
麺
。
。
q
碧
§
8
刷
ぢ
の
の 0

Welding　me｛hod：SMAW
Elec往ode：AWS　E8016－G
　30℃，80％×Ihr．　moi就uring

　af給r　400℃×1hr．（虻ylng

We嫡ngco籟d託ions　i7GA24V－15c認min．

Te就melhod：JISZ3151
At！鰍osphere：80％hum　idi舘

　　　　　　　　　　　15　　　　　　　　　25

　　　　　　　　　　　Test重empe職u駕（℃）

Fig．2　y－groove　weld　cracking　test　resu夏重
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§
］
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Weldingc◎nd孟ion：

00　　2・LO団／m㎜

Tcmp㎝t衡。＝25　　0C

口

QT：．茎［C一風，4蓋Mn－Cu，Ni．Nb，V

QT∫

圏

　ド　ロコロコうロ　　　　　　　　　　

！血　　’h’、㌦’・

De鴨k）　d　愈

口 △

05　　　　　0．75　　　　　1．O

　　ApPli　ed　stress［〉σyヨ

1．25

Fig．3　Ammonia　SCC　tes重resu夏t

Table　2　Mechanica1 ro　erties　of develo　ed HT570　s重eel　fbr　enstock

Base　Metal SAW　Welded　Joint

Thic㎞ess

@　［mm］

　　YS　l　TS　l　　　　　　　l　　　　　　　　　　　　　　匡　　　　　2　　　　　　　　　　　　2

mN／mm］1［N／mm　l：

vE－401vTrs
m」】i［・q

Heat　Input

mkJ／mm

l　　Edge　　l　　TS　　　l膨　　　　　　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　匡　　　　　　　　　　　　　　　　2：Pre　aradon：｛N／㎜】：

vEO（FL）

@　［JI

40 　　　　　1　　　　　　　　　　　　　犀
T20　　　・　　635　　　・ 3331，107 4．5 ldoub韮ev　l　65g　l 225

Tensile重est　specimen：D14×GL50（1／4t，C－dir．）Tensile　test　spec量men：Full　thick　25width

Impac亡test　speci搬en：2㎜V（1／4t，釦11　size，レdir．）lmpac｛speclmen：2mmV（1／4tラ釦Il　size）

Table　3　Mecha簸ical　ro erties of　develo　ed HT570　steel　fbr　brid　e

Base　MetaI Welded　Joint（t＝45m．m）

Thic㎞eSS

@［mm］

　　　　　　　甕　　　　　　　　　　　　　　　I@YS　　l　　TS　　覇　　　　　　　l　　　　　　　　　　　　　　　l　　　　2　　　　　　　　　　　　　　2

mN／mm】：［N／㎜1］：

vE－5

c
Heat　Input

mkJ／㎜】

；Welding　l　　Ts　　l匪　　　　　　　　　　　　　　匡　　　　　　　　　　　　　　　　　旦　　　　　　　　　　　　　　　　21Process　：　［N／mm　l　l

vE－5（FL）

@　［J】

45 　　　　　　匡　　　　　　　　　　　　　　且
T23　　　　・　　　632　　　　匪 306 20．0＊

1　　　　　　　　　　　　　　　霜　　　　　　　　　　　　　　　　　　匡

戟@EGW　l　643　　・ 115

100 508　　　　1　　　628　　　　：　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　整　　　　　　霧　　　　　　　　　　　　　　　甕 317 5．0

P0．0

l　SAW　l　664　　11　　　　　　　　　　　　　　　【　　　　　　　　　　　　　　　　　　覇・　　　　　1　　650　　1

2玉7

P95

Te礁sile　test　specimen：D14GL50（1／4重，C－dir．）Tensile　test　specime簸：Fulhhick．25w量dth

Impact　test　specime熱：2mmV（1／4t，f質11　size，L－dir．）Impact　specimen：2mmV（1／4t，且111　size）

＊Thickness　decreased　to　35㎜

［1］Y．Ohmor茎，　H．Ohtani　and　T．Kuaitake：Trans．　Iron　SteeI　I薮s重．　Jpn．，11（197玉），250．
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Mechanical　Properties　of　Welded　Joints　of　Ultra－Fine　Grained　Steels

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　YKawaguchi

　　　　　　　　　　　　Joj㎞ng　and　Inter魚ce　Research　Group，　NIMS，　Japan

1．Intmduction
Strength　and　toug㎞ess　of　the　welded　joints　are　the且1ndamental　properties　fbr　stnlctural

steels．　In　STX－21　pr（麺ect，　the　material　production　began　with　tiny　samples　and　now　it　has

reached　to　the　pl翫es　of　16㎜圃ckness㎝d　100㎜㎞width．　The　prope而es　of　the
welded　joints　have　been　investigated　along　wh：h　the　developmer此ofthe　materials　production

and　the　basic　properties　are　reported　here．

2。Strength　and　defbrmability　ofwe塁deJ　joints

Softening　in　the　heat　af飴cted　zone（HAZ）均aserious　problem丘）r　the　perfbrmance　of　the

welded　joints．　In　the　ultra－fine　grained　steels，　the　softe血g　in　HAZ　is　deep　and　wide

compared　with　the　conventional　high　strength　steels　which　contain　the　various　addhional

elemerぱs　fbr　base　metal　strengthening．　In　the　tensile　test　of　the　welded　johlts，　sometimes　the

nユpture　occurs　fヒom　HAZ　and　the　strength　is魚r　lower　than　that　ofthe　base　meta1．

　　　　　　　The　basic　concept　to　attain　the　rupture丘om　the　base　metal　is　the　use　of　strength

miss－matching　between　the　base　metal　and　the　weld　metal．　Over－matching　weld　metal

neighbo血g麗co耐ra血the　plastic　de魚㎜tion　of　the　so且e血g血H超㎝d　the
de魚㎜ation　can　occu面the　base　metal．　But　the　conditions　to飢a血the　rupture丘om　the

base　metal　are　much　comphcated．　Extent　and　configuration　ofthe　softenjng，　over－matching

degree　and　con血guration　of　the　weld　metal，　and　the　pla　e　thic㎞ess　and　width　of　the　tensile

test　spec㎞en　are　the　main魚ctors魚r　the　r叩ture丘om　the　base　metal．

　　　　　　　Rupture　fヒom　the　base　metal　is　the　most　pre魚rable貴）r　the　fitness　fbr　purpose　ofthe

welded　jo血：s．　It　assures　the　strength　of　the　welded　johlts　so　far　as　the　base　metal　has

enough　stren鋲h．　But㎝other　requ辻ed　prope帥r　stmct肛al　steeb　is　the　de島㎜bil虻y　o　f

the　welded　joints　hl　the　tensile　test．　The　distribution　of　the　elongation　in　the　ruptured

specimen　should　be　wide　in　the　base　metal　because　the　de負）rmation　should　be　wide　spread

apart　fヒom　welded　jo血s　fbr　the　safbty　ofthe　actual　steel　stnlctures．　This　property　is

。．…職欄嶋
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dependent　on　a　base　metal　property」the　yield　to　tensile　strength　ratio（YR），　because　the　base

metal　should　yield　and　be　deibrmed　befbre　the　nlpture　ofthe　spec㎞en　occurs．

3．　Tbughness　of　heat劉ffected　zone

HAZ　is　the　most　deteriorated　po丘ion貴）r　toug㎞ess　in　the　welded　joints，　but　the　toug㎞ess

evaluated　by　Charpy　test　is　fhh」ly　good　compared　with　conventional　high　strength　steels．
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　　　　　Fig．3　Tbug㎞ess　a　HAZ　with　varied　base　metals　and　welding　he訓：inputs

4．　Conclusion
Ultra－fhle　grained　steels　has　a　weak　point　of　softel並ng　in　the　heat　af艶cted　zone（HAZ），　but

the　practical　co血ermeasures　such　as　low　hea伽put　to㎜ow　H超，　over一㎜tc㎞g　of　weld

metal　to　collstra血the　plastic　de艶㎜ation　of　the　so丘e㎡ng　zone，　add並g　slight　elements　to

base　metal　to　resist　softening　and　the．appropriate　design　ofwelding　groove　and　rein盆）rcement

give　con箕pound　ef驚ct　to　the　strength　of　the　welded　joi11ts，　and　the　most　prefbrable　rupture

丘om　the　base　metal　can　t£韻a加ed．　The　de飴㎜ability　of　the　weld　joints　can　be　apProved

by　the　appropriate　yield　to　tensile　ratio　ofthe　base　meta1．　The　superiority　of　the　toughness

of　HAZ　is　an　advantage　ofultra－fin　grained　steeIs　but　corresponding　to　the　welding　methods

and　heat　hlput，　improvement　to　the　che㎡cal　co卑positions　ofthe　base　metal　may　be　requh：ed．

　　　　　　　Ultra－fine　grained　steels　have　great　advantages　compared　with　the　conventional

steels，　but　the　disadvantages　should　be　overcome　fbr　practical　application　to　welded

structures．
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　　　　　　　　　　T，Hoshino，　M．Okatsu，　T．Kimura，　and　KAmano

丑）chnical　Research　Laboratories，　Kawasaki　Steel　Corporation，　Japan

且．二二rod［眼。豊且。遡

　　The　thermo－rnecha難ical　co鍛trol　process（TMCP）is　a　represe惚tive　technology　for

ma難ufacturlng　a　non－hea童treated　high－stre難gth　steel　product［1］．　Because　of　the　increase　in

the　scale　of　welded　s毛ructure　due　to　the　improved　ef盒ciency　of　welding　process，　it　has　been

required重。　be　produced　a墨arge　sectio難steel　prodBct　wi毛h　higher　stre塗gth，　bet重er　weldability，

in　o蕪一line　process．　By　usi塗g　the　co難ventional　TMCR　however，　we　ca薮簸。毛easily　satisfy　these

demands．　Wlth　the　in毛ention　of　solving　these　issues，　authors　have　paid　atten£io簸to毛he　bainitlc

str篠cture　of　extreme更y　Iow　carbon　steel，　particularly　that　wi毛h　a　carbon　co！1tent　of　abou£

0，02mass％or　less，　as　we1王as毛。　its　trans£ormation　behavior　and　have　established　the　co銭cept

ca1豆ed　TPCP（Thermo－mecha離ical　Precipi£ation　Con毛ro豆Process）fbr　solving　the　problems．

This　paper　introduces　the　concept　of　TPCP

an（i　i毛s　aPplicatio簸毛。　non－heat　treated　high－

streng毛h　s毛eels　for　br隻dges　and　b秘i韮dings．

2．Co簸ceμoぼ仏聖CP

　　The　TPCP　is　the　method　fbr　con£ro三〇f

搬echa塗ical　properties　of　steels

invariab韮e　miCrOStrUcture　COntrOl

with　precipitat圭on　harde薮i蕪g　and

diffbrent　ffom　the　conventional

Lowering　carbon　content　be韮ow

Table　l　Che組ical　composltions　of　the　ELCB　a籍d　SM490　s重eels，　mass％

Steel C Si　Mn Cu Nb Ti Al B
EユーC8　　　0007　　　一　　1，75　　0．95　　0．015　　0ρ21　　0030　　0．0014

SM490　0．14　0．40　茎．30　　　－　　G．0｛5　0ρ13　0024　　　一

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　through

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　h｝tegra宅ed

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　basically

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　TMCP．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　0．02mass％，

which　is　the　maximum　solid－soluble　limit£o

驚rrite，　and　optimizing　the　other　alloying

elements　such　as　Mn，　Nb，　and　B　fbr　loweri蕪g

the　transfbrmation　temperature　can　Inake　the

steel　have　a　u難ifbrm　extremely　low　carbon

bainitic　micros毛ructure　independent　of　a

cooli難g　rate．　FigBre　l　shows　the　continuous

cooling　transfbrmation（CCT）diagrams　with

defbrmatio登fbr　the　extremely　Iow　carbon

bainitic　and　a　conve齪ional　low　alloy　steel

correspondingξo　JIS　grade　SM490，　whose

chemical　compositions　are三isted　in　Table　1．

The　microstructure　of　extremely　low　carbon

bai難iUc　steel（herea衰er　ELCB）was　identi薮ed

to　an　extremely　low　carbon　bainite［21　a11d陰ot

changed　in　the　wide　range　of　cooli塗g　rate．　The

cooling　rate　depen（ience　of　hardness　is　show難

in　Fig。2．　As　fbr　the　ELCB　steel，　the　increment

with　the　rise　of　cooling　rate　ffom　O．1to　550C／s

was　4　points　while　89　points　fbr　the　SM490

steel．　This　weak　cooling　rate　dependence　of
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the　microstrucmre　aad　the　hafd鍛ess　fbr　the　ELCB　s毛ee三indicate　that　a　large　sectio薮steel

products　wi毛h　higher　streng毛h，夏ower　hardenability　of　HAZ　i無welding　process，　can　be　easi蔓y

produced　by　usi難g　the　TPCP　Furthermore，　the　TPCP　can　vastly　impτove　the　stre鍛g毛h　of　a

steel　by　invariab更e　microstruct秘re　control　associated　with　precipkation　hardening．

3。N⑱w　P旦「o“腿。誌繍翻《童Fe盈電聡『es五盤燈e『霜〔》r甘心醗ce

3。翌　6⑪OMP我霧r醗醗£壌臨重es籔）rむr量課ges

　　Aξypical　chemlcal　composltlon　of出e　ELCB

s毛eel　plates　of　600　MPa　c三ass　wi毛h　thickness　up　to

75　mm　is　of　O．O12mass％C－0．3撮ass％Si　with

micro－alloying　e韮ements．　Fo£this　apPlication，　the

basic　TPCP　is　adoμed　so　出at　precipi毛atio難

hardening　is登αnecessarily　used．　Bo毛h　values　of

Ceq　and　Pcrn，0．294　a難d　O．137　respectively，　are

remarkably　smaller　than　those　the　conventiona匪600

MPa　plate　products．

　　The　ELCB　steel　plates　exhib童t　the　excelle瓶

unifbrmity　in　microstrじcture　and　therefore　呈n

stre韮gth．　The　extremely－low　carbon　also　makes　the

high　streng癒steei　be　fyee　ffom　a　preheadng　owi簸9

to　i毛s　low　hardenability　as　demonstrated　in　Fig．3．

rise　in　hard難ess　even　tho嚢gh　attad（ed　by　shor£

coRve凱ional　stee韮s　shoot縫P．　The

zone　toughness　fbr　a　wide　range　of　weldi無g　heat

input　owing　to　its　little（iepe且dency　on　cooli獄g　rate．

3．2　　囁⑪⑪M｝ρ盆TS霧r繍畷e匿e題vy響訟u琶e麗：国s融雛欝㊧s

　敢）r恥魍越雌量簸琶s

　　For　this　apPlication，　the　arnoun£nearly　l　mass％

of　Cu　is　typica至iy　micro－alloyed　to　the　basic

extreme玉y一三ow　C　steel　of　O．02％C－0．3％Si－Mn－Cu－

Ni－Nb－B　type　in　order　to　obtain　600　MPa　in　the

tensile　st∫eag重h，　The　modera重e　Cu　se1Lage夏眠g　is

supportively　used．　The　ELCB　steel　covers　the

heavy　gauge　H－shape　products　with　the盒ange

thickness　range　f士or疑30　to　125　rnm．　The　tensile

strength　（TS），　yield　ratio　（YR），　and　V－notch

Charpy　absorbed　e難ergy　at　210C　were　show塁

satisfaαory　with　the　ASTM　A913　grade　65

standard　fbr　aH　the　heavy　gauge　H－shapes　with

several　flange　sizes　as　shown　in　Fig．4。

魂。　　Co阻e嚢聰s蚕。龍s

　　Anew　as－rolled　process君or　high　streng癒s£eeI
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echan主cal　properties　of　developed

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　heavy　gauge　H・shapes　of亡he露LCB　type．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　hich　is　called　TPCP，　has　been　developed　a准d　the　fbatures　of£he

LCB　stee王s　and　products　were　described　from　the　metallurgical　and　the　application「s　poin亀s

f　view．　The　new　TPCP　products　showed　t難e　distinguished　perfbrmances呈鍛the　applicadons

om　the　coaventio難al　stee三s．

紀鐙e測e阻ces

T．Maki，161st　Nishiyama　Memorial　Lect鷲re，亙S∬，　Tokyo，1996，　p　l　l，in　Japanese

2］T．Araki，　Atlas　fbr　Bainite　Microstructure，　ISIJ，1992，　p4

98一



Development　ofHigh　Strength　and　Excellent　fbrmability　Steel　Tube

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　by　Warm－reducing

　　　　　　　　　　　　YKawabata，　T．　Tbyooka，　M．　Nishimori，　M．　Aratani

　　Tubular　Produc重s＆Casting　Laboratory，　Technical　Research　Laboratories，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Kawasaki　Steel，　Japan

豆。豆就rod［疑C窪io簸

Aiming　at　the　weight　red這ction，　improvement　of　co1蕪sion　saf6ty　and　manufacturing　cost

saving，　the　amount　of　the　steel　tubes　used　fbr　automobile　par£s　has　been　increasing　in　recent

years，　Especia11y，　high　s重rength　steel　tubes　wi重h　excellent　fbrmability　are　significantly

demanded　these　days。　Based　on　this　background，　Kawasaki　Steel　has　developed　a　new　s£eel

tube　manufacturlng　process　te㎜ed　The　HISTORY（High　speed　tube　welding　and　optimαm

red鷲cing　technology）process．　This　process　consists　of　a　newly　developed　the㎜o一貌echanical

control　process　based　on　the　new　metallurgy　by　the　wa㎜一stretch－reducing．　This　production

line　was　bu搬in　October　2000　a毛Chita　W6rks　a簸d　has　bee熱operating

2．雷e蜘res　of儘e“eveiope“process餐麟s重ee且窪閾be

The　newly　deve星oped顯anufactur壼ng　process　of　steel

館bes　is　shown　in　Fig．　L　The　steel　strip　is魚㎜ed　to

the　c｛rcu蔓ar　shape　sen｝i－fbrrned　tube　by　roll負）rrning

process　and　its　both　edges　are　welded　by　the　electri§

resistance　welding．　The　ste61　tube　is　heated　and

reduced　by　the　stretch　reducer　in　the　wa㎜

temperature（923～1173K）。

The　wa㎜一red鷲cing　has　not　been　applied　to　the　a伽al

production　m証し　Because　the　flow　stress　in　the　wafm

tempefature　becomes　severa玉times　compared　with

that　in　the　ho重temperature（＞l173K）．　However，　the

warm－reduc童ng　Process　is　the　i撒ova重ive　steel　tube

making　process　which　can　produce　b6th　higher

strength　stee至鋤bes　and　rnore　excellent　負）㎜ability

steel　tubes　compared　with　a　conventional　ERW
（electric　resistance　welding）steel　tubes，　made　of　the

sarne　chemical　composition　steel　by　the　controlliag　of

reducing　condi重ions．

F壼9．2shows　the　co顯parison　of　tensile　properties

between　in重he　ERW　s重eel｛㍊bes　and　in　the　wa㎜一

reduced　steel　tubes．　Comparing　at　the　same　strength

in重he　low　carbon　stee1；abo磁450　MPa，　the

elongation　of　the　wa㎜一reduced　steel加be　is　10％

higher　than£hat　of　the　ERW　steel　tube．　Comparing　at

the　same　elongation　in　the　low　carbon　steel；about

50％，the　strength　of　the　warm－reduced　steel　tube童s

80MPa　higher　than　that　of　the　ERW　steel　tube。　The

same　resuit　is　obtained　in　the　wa㎜一reduced　steel　tube

of　the　extra　low　carbon　steel　and　dual　phase　steel．

3。New鵬et段藍夏腿罫gy　of撫e　w躍叢簸一redi腿。蓋陥9

The　effbcts　of重he　wa㎜一red穏cing　o陰the　strength　and

勉旧くタ）
　　　Hot　strip　　　　　CBR負）mlin9

Fig．1　Newly　developed　steel　tube
　　　　　manu魚。毛uri隷9　Process
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the　fb㎜ability　of　a　steel　tube　is　schematically　shown．

in　Fig．3．　The　warm－reducing　process　can　obtain　the

high　strength　due　to　refining　of　fbrrite　and　the　excellent

飴㎜ability　due　to　tiny　dispersed　secondary　phase　and

precipitates　and　due　to　the　rolling　texture．

（1）Refining　ofmicrostnlcture

Photo．　l　shows　the　microstmc加re　of　the　wa㎜一

reduced　steel　tube　in　comparison　with　that　of　a

conventional　ERW　steel加be．　hl　the　wa㎜一reduced

steel　tube，　fbrrite　grain　size　is　refined　to　approximately

l～2micrometers，　resulting　in　high　strength．

（2）　Tiny　dispersion　of　secondary　phase　（On－line

spheroidizing　of　cementite）

Photo．2shows　the　comparison　of　microstmcture

be伽een　the　ERW　steel血be　and　the　wa㎜一reduced

steel　tube．　In　the　wa㎜一reduced　steel　tube，　tiny

spheroidized　cementite　is　dispersed　homogeneously．

Generally　spheroidizing　of　cementite　needs　a　long　time

annealing　at　about　973K．　However，　the　wa㎜一reducing

process　can　complete　spheroidizing　of　cementite　in

several　seconds．

（3）Rolling　texture

The　wa㎜一reducing　process　can鉛㎜the　rolling
texture　of　high　r　value　especially　in　the　longitudinal

direction，　This　rolling　texture　of　high　r　value　can　not

be　obtained　by　rolling　of　steel　sheet　because　of　the

diffbrence　of　the　defbrrnation　between　in　reducing　and

in　rolling．　The　direction　of　reduction　in　reducing　of

steel　tube　is　the　transverse　direction，　on　the　other　hand，

the　direction　of　reduction　in　rolling　of　steel　sheet　is　the

no㎜al　direction．

The鉛㎜ation　of　rolling　texture　is　independent　on　the

solute　carbon　or　secondary　phase［1］．　Therefbre　higher

誌薯四聖．で31．塾購i薦滲、

W自rm－reduced　　　　Warm－reduced

　　　　Optical　　　　　　TEM
Photo．1Microstructure　of　the　wa㎜一
　　　　　　　reduced　steel　tube　and　ERNV

　　　　　　　steel　tube
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Fig．4　rvalue　of　the　warm－reduced　steel
　　　　　　tube　Reduction：60％
　　　　　　　　，

rvalue　than　l．5　can　be　achieved　in　the　low　carbon　steel　tube，　high　carbon　steel　tube，　dual

phase　steel　tube　as　shown　in　Fig．4．　hl　steel　sheets　of　those　steels，　high　r　value　has　not　be

obtained．　Because　the　solute　carbon　or　secondary　phase　of　those　steels　prevent　the　fb㎜ation

ofrecrystallization　texture　which　is　used　to　obtain　high　r　value　in　the　steel　sheet［2］．

4．Conclusion
Kawasaki　Steel　has　developed　the　new　steel　tube　by　the　newly　developed　wa㎜一reducing

process．　The　wa㎜一reduced　steel加be　has　high　strength　and　excellent　fb㎜ability　those　can

not　be　obtained　in　the　conventional　ERW　steel　tubes　and　steel　sheets．

Refbrences

［1］S．Nagashima，　Shuugousosiki．（1984），．pp．l17，　Maruzen

［2］Saikesshou　shuugousosiki　to　sono　soshikiseigyo　eno　ouyou（1999），　PP228，　ISIJ
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蹴d臨eProper翻es◎奮Welded　J⑪1耐s　l齢r　Press贈Vessel　Us㊧

K，Hayashi，　K．τakahashi，　M．YUga，　S．Suzuki，　T．Kojima，　TMaeda

　　Materials＆Processing　Research　Center，　NKK　Corporation

且．1簸trod髄C纐0龍

NKK’s　new　610N／mm2　class　high－performance　low－C　high－s毛rength　low－alloy（HSLA）steel　plates，
‘‘

mK－HITEN　610‘‘series　have　been　developed　for　penstock，　tank，　and　pressure　vesse玉use，　and　they

have　been　a豆ready　applied　to　many　plan重s．　These　are　designed　in　order　to　meet　the　needs　of

improvenlent　of　weldability　and　reliability　of　weldments．　This　paper　dea豆s　with　the　outlined　of　NK－

HITEN　610　series　and　their　weldability　and　mechanical　properties　of　welded　joints．

2．NKK’S鵬w　6亙ON／職鵬2　C臨SS晦顯・騨｛む懸蹴ce　stee長罷工es恥甲reS躍e　vesse套腿se

The　alloy　design　concept　of　new　NK－HITEN　610　ser玉es　is　shown　in　Fig。1．　C　content　and　PcM　values

of　any　steel　plates　are　suppressed　to　extremely　low　Ievels，　which　decrease　the　susceptib玉互ity　to　weld

cracking　through　the　decrease　of　maximum　hardness　in　HAZ，由at　enable　a　great　reduction　in　preheat

tempera£ure　for　weidi且g（Fig．1），　and　that　enhance　the　reliability　of　welded　structure　through　the

decrease　of　hardness　and　improvement　of｝｛AZ　toughness．　NK－HITEN　610U2　is　the　standard　grade

with　exce！1ent　weldability。

The　chemical　composit玉ons　of　NK－HITEN　610U2L，　which　is　developed　fodow　temperature　use，　are

also　optimized　in　addition　to　the　suppression　of　C　and　PcM　to　obtain　superior　toughness　at　lower

temperature・

Regarding　NK一｝IITEN　610E2　for　high－heat　i叩ut　welding（～100kJ／cm），　Ceq．　values　of　the　steel　are

supPressed　and　microaUoy　elements　are磁ilized　in　addition　to　the　supPression　of　C　a職d　PcM　to　obtain

both　strength　a且d　HAZ　toughness　of　welded　loints　for　high－heat　i叩ut　welding．　The　coafse　grain　HAZ

（CG－HAZ）with叩per　bainite　microstructure　which　is　transformed　at　a　temperature　around　550－600℃，

has　Iower　toughness．　HAZ　toughness　of　610E2　has　been　improved　through　controlling　microstructure

to　avoid　upper　bainite　structure　by　suppressing　the　Ceq　and　utilization　of　microa110y　elements．

The　chemical　compositions（Table　1）and　the　mechanical　properties　of　any　steel　plates　satisfy　those

of　SPV490（JIS　G　3115）and　the　steel　plates　have　obtained　the　quality　certificatio且of　WES　300隻，

3009（U2，U2L，E2），　and　3003（U2L）。

’SuPPressio難。£Cand　PcM

　（C≦0．09％，PCM≦020％）

’SUPP∫essio鍛of　Ceg

●Utilizat玉on　of瓢icτoa韮loying

　　a轟doP1imiza垂ion　of

　　c熱emica韮compos圭t圭on

●Supひression　of　impurities

Deαease　o£鶏ax量mum　　　　Decrease　in　susceptibility

　hardness　in　HAZ　　　　　　£o　weld　cracking

　O組rOlli韮g　miCIOStrUCtUre　｝粗prOVe！ne組in　tOUg熱轟eSS

　o重base　1nαal　　　　　　　　of　base　meta玉a舞d

Co傭olling　miαostruc沁τe　　　weldme盈t

of　CG－HAZ玄。漁ig熱一hea｛　Improve鶏e無t　in

量nput　welding　　　　　　　　toug熱ness　of　HAZ，

SupPression　of　inclusio鍛s　　　st∫ength◎£welded　join重

and　purif呈cation　of　base　metal　墾。τhigh－heat　input　welding

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　2

NK一｝IITEN　610U2
with　excelle煎weldabili毛y

NK－HITEN　610U2L
for　low　temperature　use

NK：一HIT£N　610E2

for　high－heatまnp滋welding

Fig．1AIIoy　design　concept　of　NKK’s　new　610N／mm　class　high－performance　steel　plates
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Fig．2　The　decrease　of　required　ple－heat　temperat田e

　　　　by　using　low　PCM正｛SLA　steel　plates［11
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Table　l　Chemical　com os源ons　of　new　NK－HITEN　610Serles　wt％

t】nm C Si Mn P S Others Ce， Pc醗

NK－HITEN　610U2 38 0．08 021 玉．34 0，006 0，001 Mo，V　etc． 0．33 0．17

75 0．08 0．26 1．44 0，005 0，002 Mo，V　etc， 0．39 0．18

NK－HITEN　610U2L 50 0．07 020 132 0，007 0，001 Cu，Ni，C罫，Mo，V　etc． 0．41 0．19

NK－HITEN　610E2 22 0．09 0．20 1．37 0，010 0，002 Mo，V　etc． 0．35 0．18

45 α09 0．20 1．37 0．0玉0 0，002 Mo，Ve皇。． 0．35 0．18

NKK　Specificat呈。琵

U10U2，U2L，E2

6－75 0．09

ﾂax．

0．15

|0．55

1．OG

|1．60

0，020

高≠?．

0，010

高≠?．

Cu，Nl，Cr，Mo：0．30　max．，

u：0．06max，，　Nb：0．03max．

G．44

高≠?．

0．20

高≠?．

JIS　G　3115　SPV490 6－75 0．18

高≠?．

0．15

|0．75

1．60

Max．

0，030

高≠?，

0，030

高≠?．

Ailoying　elernents　o£her毛han

秤vose韮isted　ma　be　added．

0．451＞

高≠?．

0．281）

高≠?．

Ceq凱C＋Si／24＋Mn／6＋Ni／4併Cτ／5＋Mo／4＋V／14

PcM認C＋Sl／30÷Mn／20＋Cu／20÷Ni／60÷Cr／20÷Mo／15W／10＋5B

far　as　the　y－groove　we正d　cracking　test　resuits　are

concemed，　no　cracks　occur　even　at　the　temperature　of

O℃，any　welding　conditions　and　any　plate　thic㎞ess　up

to　75　mm　tested．

The　tensile　strength　of　NK－HITEN　610U2Us　SMAW

welded　joint　is　high　enough　and　satisfies　the
specification，　and　the　Charpy　impact　properties　of　them

are　a三so　good　enough，　which　satisfy　the　specification

Lr490－75－50G　Q（vTE≦一500C）of　WES　3003．

As　far　as　mechanical　properties　of　NK一｝｛ITEN

610E2’sEGW　welded　joints　with　high－heat　iRput　are

concemed，　the　tensile　strength　of　welded　joints　is　high

enough　and　satisfies　the　specification，　and　enough

Charpyimpact　energy　va1ues　are　obtained　at－15。C

1）50＜£≦75m顯lCeq：0．47　max．，　PcM．：G．30　max．

3。We羅凶量騰y踊“㎜e磁認lc認1騨。鍵e賄les　o臨ew　NK・蚤孤盟N　6旦⑪se魏s，　wel感ed　jo繍s

Typical　properties　with　respect　to　weldability　and　we互ded　joints　of　new　NK－HITEN　610　series　are

shown　as　fo至10ws．　Maximum　hardness　below　300HV10　in　HAZ　can　be　achieved　under　any　coad掘ons

in　Fig．4，　even　when　heat　input　is　low　and　initial　p正ate　temperature　is　RT　These　values　are　lower　than

those　of　conventiona至610N／mm2　class　steel　p互a重es．　As

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　350
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Fig．4　Maxiln疑m　hard鍛ess　of　NK一田TEN　610U2

TabIe　2　MechanicaI　fo　er重ies　of　NK－HITEN　610U2L’s　SMAW　weIded’oln｛

Tbnsile　Pro　erties Cha　im　actぎ。　erties

　t

im孤）

Welding　condition 　TS
iN／mm2）

Fごactu罫e　　，　　　．

垂盾唐P｛10簸

PQsitlon vE－50℃

@　」

vTも vTE
i℃）

50 WM 133 ．63 一58676

U81
WM
vM FL 183 ．63 ．64

遭際塀　　　　噌．、。Prehea£：no羅eInte甲ass　temρ；≦150℃　　　　　　70　　20PWHT：580℃×2h×2t1mes

RAZ 208 ．62 ．74

＊Supplied　by　KOBELCO

Table　3　Mechanical　ro　erties　of　NK一｝頂EN　610E2’s　EGW　welded電oints

P］齢nsile　Pτo　　erties Cha　　　i組　act　ro　ert呈es

　t

imln）

鴨至ding　Condition 　TS
iN／mm2）

Fracture　　甲．

垂盾唐撃狽撃盾

Position vE．15℃

@　」

22 WM 69H．L二80周目／cm　　　　　　　　　　　33。

cWS－60G（φ1．6）＊

auilt一昼P：1side　l　pass

oreheat：且one　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　gap冨4

620

U23

RA21

gAZ FL 159

HAZ 254

45
40σ WM 56639

U42
HAZ
p｛AZ FL 129

H．｝。二93，85kJ／c撫

HAZ 248

＊Supplied　by　KOBELCO
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Li　Ming，　Jiang　Wenlin

　　　　　　QuaHty　Inspection＆艶st　Center　of　Hydro　St㏄l　S飢Lcu荘e

　　　　　　　　　　　　　M㎞istry　of　Water　Resource，　P　R．　China

1．畳ntrod腿C癒養on

China　has　the　richest　waterpower　resource　in　the　world，　which，　however　is　only　Iimited

developed・With　the　increasing　constructlon　of　waterpower　statlon　in　China，　whlch　have

larger　capacities　and　higher　water　heads，　especially　in　the　case　of　pumped　storage　power

stat｛on，　high　strength　steel　being　employed　in　penstocks　is　becoming　a　trend．

The　application　of　high　strength　steel　has　increasingly　improved　the　technology　on　penstock

manufacture　and　assembling，　as　well　as　management，　with　economy　benefit　being　equally

obtained．However，　some　misunderstandings　on　using　high　strength　steel　plate　are　still　existed，

whlch　weaken　their　advantage．　In　this　paper，　the　following　problems　are　discussed，

2．Ove荒子y昼噸eq縫es重on　we且d量ng繍nd【no聡des窪灘。匙叢ve冠es重（M）T）

High　strength　steehs　ge穐erally　regarded　as　bad　weldability，　which　causes　high　request　on

welding　technology　and　NDT　tesしAs　a　matter　of　fact，　the　new　type　of　high　strength　steel　has

excellent　weldability，　with　low　C。q　and　P、m，　as　well　as　low　components　of　S　and　P．

TabieI　shows　that　the　600MPa　class　steels　sM570Q，　NK－HITEN610u2，07MnNicrMovDR

respective】y　have　lower　Ce（1御d　Pcm毛han　500MPa　steel　16MnR．　However，800MPa　steel

SHY685NS　has　relatlvely　higher　Ceq　than　16MnR，　with　equal　P、m．　Besides，　the　welding

materlals　applied　to　hlgh　stre難gth　s£eel　are　more　reliableξhan　they　were　before．　Table2　shows

that　some　prolects　in　China　are　overly　requested　on　technologic　parameters，　such　as　pre－

heating　temperature　and　hea宅童nput，　especially　s£ress　on　controlling　heat　input　to　improve　the

impact毛oughness　of　welded　joint．　However，　largely　increasing　tolerance　of　impact　toughness

ls　neither　economically，　nor　quality　promised．1硅

NDT　was　aiso　overly　requested　before，　a難d　RT　dominated　the　testing。　However，　in　recent

years，　RT　has　been　decreasingly　applled　i稔testing　thanks　to　UT，　which　has　more　advantages

to　inspect　crack　or　likeness．

Table　1．Main　technical　statistical　results　for　enstocks　matehals　of　several　rolects
name　of　　，　ro　ect

matel’iai
thickness

@（mm）
Ceq Pcm P S Ak．（」）

SM570Q 30－48 0．30－0．41 0．21－0．24 0，006－0，015 0．008－0．05 （一5℃）殿β58
Ming

ﾊ）mb
SHY685NS 32－70 0．49－055 0．24－0．26 0，004－0，007 0，008－0，003 （40℃）12＄313

16汽4nR 40－44 0．39－0．46 α23－0．27 0．O14－0，024 0，0夏3－0．02 ←20℃）≧20

Three

forges
M〈一｝｛ITEN

@　610U2
60 0．38－0．41 0．16－0．19 0，004－0，O13 0．002≦ （40℃）17㌻385

Xia親gshui
07MnNICrMo

@　VDR
36－40 0．40－0．43 0．18－0．20 0．0014－0．0022 0。004－0．Ol ←40℃）50－152

Ceq：＝c＋Mn／6＋Sl／24＋Ni／40＋Cr／5＋Mo／4＋V／14，　Pc，謹C＋M評20＋Si／30＋Cu／20＋Ni／60＋Cr／20＋Mo／15÷V／10＋5B

Table　2．　Requirements　of　heat　input　and　preheating童n　several　pr（噂ects

㎜肥of

ﾉq画
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＊Take　SMAW　lbr　examp｝e
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Take　Ming　Tomb　Pr（ヵect　for　example，　which　requested　100％UT＋25％longitudinal　weld

（10％girth　weld）RT，　Nevertheless，　RT　was　finally　cancelled　in　the　testing　on　slanted　pipe

（underground　pipe），　following　the　comparison　between　the　two　testing　results．

Besides，　penetrant　inspection　and　magnetic　particle　inspection　are　being　emphasized　oR

surface　defect　testing．　Fu】眩her　more，　acoustic　emission　testing　has　also　begun　being　used　on

welding　supervision．　AII　these　show　the　recent　develop】〔nent　of婁esting　technology　and

realization　on　welded　defect　of　high　strength　steels．

However，　confusing　technology　with　management　would　cause　attending　to　o簸e　thi難g　and

losing　another．　With　qualified　welded　joints　being　promised，　worki捻g　conditions　of　weldi轟g

and　NDT　testi燕g　could　be　lmproved　and　golng　ef痘clently，　cost　belng　reduced　by　lowe加g

pre－heating　temperatures，　less　controlled　heat　i叩ut，　as　well　as　apPlying　reasonable　testing・

3。下聞e澄e翻s重。¢ks訟】嬢｛三農Lrds譲し建re　be日置脆d同月e　de▽e長OP鵬e醜宣of恥豊9軸［s宣re簸9重】総s重ee亘

The　standards　do　not　clarify　what　requirements　could　support　the　new　matedals，　as　preve凱s

the　apPliCatiOn　Ohew　mate貢alS．

The　present　high　strength　steel，has　low　components　of　S　a難d　P（see　table1），　as　well　as　high

pu撤y　thanks　to　measures　that　reduces　gases　in　steel，　such　as　vacuum　degassing，　which

improves　toughness，　as　welI　as　Iargely　reduces　strain　aged　sensit｛vity．　However，　the　standards

specifies　that　the　higher　s£rength　steel　allows　lower　cold　rolli獄g　deformation，　which　limits出e

application　of　high　strength　steel　under　the　conditions　of　high　wa毛er　head　and　smaU　pipe

diameter　It　sho腿khot　be　regarded　the　higher　strength　is　the　steel，重he　sma11er　is　the　a】lowable

cold　rolling　defo㎜ation，　which，　the　w撤er　thinks，　should　be　based　on　test　resωtsj2i

The　hydraulic　testing｛s　emphasized　in　the　standards，　but　in　te㎜s　of　developing　trend　of

penstock　technology，　it　is　sort　of　backward　testing　and　passive　after　testing，　and　wili　be　likely

cancelled．　Therefore，　carefully　choosing　materials，　strict　technology　management　and　NDT

are　effective　ways　of　improving　structure　safety．　In　the　special　case　when　hydrauhc　testing　be

consldered　necessary，　using　acoustic　emission　testi轟g　could　effectively　inspect　crack　growth，

it，S　ef艶CtiVe　tO　inSUre　the　Safbty　Of　StrUCtUre，

The　standards　emphasize　on　relieving　welding　residual　stress．　However，　they　were　set　for　the

conditions　under　conventional　materials，　low　level　of　welding　and　NDT　technology　in　the

past　time．　Furthemlore，　almost　all　the　measures　on　stress　relieving　have　their　Iimitatめn，

therefore，　SR　is　generally　not　perfo㎜ed　on　high　strength　steel，　In　China，　this　prob三em　has

been　being　argued　for　almost　every　prcject　on　the　requirement　of　standards．

Bxperts　have　different　opinions　about　SR　for　thicker　pa震s　of　penstock　in　Three　Gorges

Pr句ect．　With　the　reference　of　WES　2805－1997　Method　of　Assessment　for　Flaws　in　Fusion

Welded　Joints　with　respect　Brittle　Frac加re　and　Fatigue　Crack　Grow宅h，　the　whter’s　calculation

figures　based　on　Charp－V　impact　testing，　proved　that　this　structure　is　safe　enough　and　doesn’t

need　t・be　apPlied　SR－3｝

Xianshui　Pr句ect　is　a　good　example　of　this　kind．　The　bifurcation　was　cancelled　hydraulic

tesUng　and　SR．　treatment，　following　discussions　and　research，　and　its　su㎡ace　defects　were

grinded　carefully，　as　weli　as　extending　NDT　to　insure　its　safety．　This　prac£ice　provides

preci◎us　info】m飢ion　for由e　apPlicatign　of　high　strength　steel　in　Chinese　hydraulic　statio轟s。14i

墨・厄S稔b髄S駐蓋髄90鯉COnO翻C　COmm磁SyS苞em鹸聯P且五C謎慮iO駿Of甑董9翫S匙re簸9韻S総e蓋

Hydraulic　Pr（ヵects　applies　high　strength　steel　for　both　structural　and　econornic　reasons，

therefore，　a　recognizable　comment　system　need　to　be　established　in　the　near　future。

Reぼ平磯ce

【1］Gao　Lisheng　etc。　China　Three　Gorges　Construction　2001．No．1P14－17

［2｝Li　Ming　etc．　Journal　of　Hohai　Universiεy　Vb1．25　Special　Issue　1997．10P85－89

［3］Li　Ming　etc．　Joumal　of　Hydroeiectric　Engineering　2001　No．3　P96－107

［4］Li　Wd　etc．　Guizhou　Water　Power　2000　V61．14　No．2　P42－44
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Weldabihty　of　high　strength　stainless　steel　developed　fbr　hydrofoils

　　　　　　　　　　　　　　　　SKoga＊，　A　Murakami＊＊and　Y　K（オima＊＊

　　　　　　＊Corporate　Tec㎞ology　Division　and＊＊Shipbuilding　Company，

　　　　　　　　　　　　　　　　　Kawasaki　Heavy：㎞dustries，　Ltd．，Japan

1．　　Introduction

For　submersible　stmts　and　fbils　of　ultra　high－speed　vehicle“Kawasaki　Jetfbil”，　precipitation

hardened　stainless　steel（15Cr－5Ni　PH　steel）was　conventionally　used，］R）eliminate　the　need

to　pe㎡bm　costly　post－weld　heat　treatments（PWHT）that　are　essential　to　15－5PH　steel，13Cr－

5Ni－1Mo，　a　new　martensitic　stainless　steel　has　been　developed　by　Kawasa】d　Heavy　Ihdustries

in　partnership　with　Kawasaki　Steel　Corporation．　This　paper　out㎞es　the　matedal　properties　of

13Cr－5Ni－1Mo　and　presents　a　study　on　its　required　welding　processes．田｛2］

2．Characteristics　of　base　metal

肱ble　l　shows　an　example　of　chemical　analysis　result　of　13Cr－5Ni－1Mo　base　meta1．　Rolled

plates血thic㎞ess　r㎜ging血om　12．7　to　205㎜were　prepaed．　A丘er　833K㎜e田ing，　at㎜y

sampling　Iocation　and　testing　direction，　the　base　metal　showed　l　O50　MPa　in　tensile　strength，

1000MPa　in　O．2％proof　stress　and　7010ule　and　higher　in　Charpy　absorbed　energy　at　273K．

Table　l　Chemical　analysis　result　of　base　metal

C Si Mn P S Ni Cr Mo Nb
0，021 0．32 055 0，021 0，004 5．30 13．10 1．06 0，060

3．Weldability
Tb　apPIy　to　actual　fabrication　of　Jetfbil，　au血ors

examined　the　weldability　of　l3Cr－5Ni－1Mo　fbr

various　welding　methods　including　shielded　metal

arc　welding（SMAW），　gas　metal　arc　welding

（GMAW），　gas　tungsten　arc　welding（GTAW）and

electron　beam　welding（EBW）．　For　arc　welding

methods，　preheating　temperature　to　prevent　cold

crac㎞g　was　established　by　pe㎡o曲g　Y－slit
crac㎞g　test．艶st　results　are　shown　in　Fig5．　With

SMAW；it　was　fbund　that　the　preheating　temperature

that　prevents　crac㎞g　is　350K，　which　is　lower　th㎜

the　temperature　required　fbr　high－strength　steels　of

this　class．　With　GTAW；13Cr－5Ni－1Mo　showed　very

low　susceptibility　of　cold　cracking．

Fig．2　shows　cross　sections　of　welds　（30mm　㎞

thic㎞ess）prepared　by　several　welding　me血ods．
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Fig．2　Cross　sectional　macrostructures　of　welds　with　various　welding　processes
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瑠。Pr細流豊es　o窟we畷。叢醜s

Fig．3　shows　the　distrib就ion　of　residual　stress　of　30㎜thick　GMAW　joint　in　the　as－welded

condition　and　a疲er　PWHT　in　the　welding　direction．　As　shown　in　the負gure，　the　residual　stress

is　sufaciently　reduced　by　PWHT　of　798K　that　is　very　low　temperature　fbr　stress　re玉ieving．

This　is　because　a　Iaぼger　percen£age　of　residual　stress　is　relieved　through　volume　expansion　at

austenke／ma震ensite　transfbmlation．　As　shown　in　Fig．4，13Cr－5Ni－1Mo　shows　high　Mf　point

that　allows　nearly　complete　martensitic　transfb㎜ation　to　flnish　at　room　temperature．

（
£
Σ
）
ω
の
⑪
傷
欝
ぞ
層

150

100

50

0

一50

職ic㎞ess：30㎜

oAs　welded
㊥Af歌er　PWHT

150　　　　100　　　　50　　　　　0　　　　　50　　　　100　　　150

Distance倉om　ce級ter　of　weld　metal（㎜）

Fig．3　Distribution　of　longi組dinal　residual　stress

　　　　in　30㎜湿ck　GMAW　j　oint

（
ま
）
容
嘱
の
§
脅
。
｛
・
3
自
⑪
β

0
8
1
0
4
，
2
0

1
0
n
U
O
◎

一〇．2

－04

－0．6

Mf
335K

Ac1

833K壷

Ms　524K

Ac3
1015K
　壷

　　　　200　　400　　600　　　800　　　　1000　　　　1200

　　　　　　　　　　　　　Te皿perature（K）

Fig．4　Formas£er　test　result　of　GMAW　weld　meta1

Tbnsile　a鼓d　impact　properties　of　welds　are　shown　hl　Fig．5　and　Fig．6，　respectivel》へ　Each

welding　method　satisfied　the　values　required　for　the　base　meta1（毛ensile　strength：960MPa，

0．2％proof　stress：890MPa，　vEo：27人目，　GTAW；in　pa丘icular，　showed　supedor　tensile　and

impact　properties　among　weldi聡g　methods　tested．

Other　properties　of　welds　such　as　hardness，　coπosion　resistance，　aad　cavitation　erosion

resistance　were　also　examined　and　satisfactory　results　were　obtained．
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豆《eぼere簸ees

［1］Matsui，　S．，　K㎜oi，　N，　Matsumura，　H．，㎞amura，　M．，　M（ay㎜a，　S．，丁欲eda，　T，

　　　Murakami，　A．，　Koga，　S。，　and　Ohkubo，　K，　HW　Doc．　IV－509－89，　Amual　Mtg．，

　　　Internationa1㎞stitute　of「Wblding，　Sept。1989．

［2］Kamoi，　N．，　M磁rakami，　A．，　K（オima，　Y，　Matsumura，　H．，　Koga，　S．，　Nakazawa，　Y，　Nihei，　K，

　　　Uekado，　M．，　and　Mizuta，　A．，　Joumal　of　Ship　Production，▽）L　9（1993），　No．1，pp．33－42．
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APP簸最㊧認電蚤⑪顧《）f重恥㊧H量霧㎞S毬璽r㊧服瑞江恥S電㊧㊧幽栖⑪重恥e蓬彊無韻d雨渓塞S琶lr盟。せ髄置㊧

Sung－Woo　Im，　In－Hwa　Chang

Steel　Structure　Research　Laboratory，　RIST，　Korea

1．至ntroduction

Adaptability　of　the　curren重building　design　codes，　which　are　based　on　the　results　fヒom

theoretical　and　experimen重al　researches　on　the　conventiona玉、structural　steels，　to　the　design

with　high　strength　s重eels　is　not　sufficiently　verified．　High　s重reng重h　s重eels　may　have　mechanical

properties　that　are　signif…can重三y　diffヒrent倉om　those　of　the　convent沁nal　steels．　The

application　of　high　s重reag重h　steels　to　b濾ding　structures　should　be　reviewed　in　po嫉that

whether　inelastic　behavior　equivalent　to　thaωfcoRventional　steels　caR　be　attained　or　not．　The

ma三n　purpose　of　the　use　of　high　strength　steels　is　to　reduce　the　column　size　which　is　under

high　axial　load．　As　fbr　the　experimen重al　check，　perf～）rmance　tests　ofhlgh　strength　steel　beam－

column　su切ected　to　the　simp至e　cornpressive　and重he　combined　bending　a賑d　axial　compressive

load　were　carried　out．1重was　fb㎜d　that　as勉・as　the　limlt　of　width－to－thickness　ratio　was

satisfied　with　current　design　code，　the　local　buckling　streng宅h　reached　the　maximum　strength

of　the鎌ub　colu㎜．　As　the　wld重h－to－thickness　ra宅io　i簸creased　over　the　design　Iim嚢，　the　stub

colu㎜s　did　not　provide　the　suf丑cien重s重rength　and重he　local　buckl溢g　s重re鍛gth　decreased

rapidly．　The　compression　buckling　strength　of　the　high　streng重h　steel　was　higher　than　that　of

code　value．　Beam－co麦umn重est　results　showed　that　the　uItimate　s重reng重h　was　satisfied　with

both　ofASD　and　LRFD　codes，

2．Experimental　Procedures

Stub　colu㎜tests，　centrally　loaded　colu㎜tes重s　and　beam－colum重es電s　were　per魚rmed　to

estimate　the　adaptability　of　high　streng重h　steel　to　the　building　structure．　The　box－type　and　H

shaped　welded　speci1nens　were　f誠bricated　using　570MPa　grade　high　strength　steel（Table　1）．

The　test　variable　were重he　width－to－thickness　ratio魚r　s勧b　colu㎜tests殿d　the　slenderness

ratio　f～）r　centra蕪y　豆oaded　colu㎜tests　and　beam－co豆um　tests，　respectively．　Exper㎞ental

results　were　analyzed　and　compared　the　current　design　codes．

Table　1．Mechanical　Proper宅ies　of570MPa　grade　high　s宅rength　steel

Thlc㎞ess

@（mm）

Upper　Yield

rtrength

@（MPa）

Lower　Yield

@Streng重h

@（MPa）

驚ns量le

rtrength

iMPa）

Upper　Y｛eld

@　Ratio

@　（％）

Lower　Yield

@　Ratio

@　（％）

　Total

dlongat圭on

@　（％）

7 590．9 547．8 623．3 94．8 87．9 27．6

9 580．1 557．5 638．7 90．8 87．3 29．6
570

lPa
frade

12 55L7 546．8 638．0 86．5 85．3 31．4

16 590．9 587．6 668．5 88．4 87．9 34．2

3．R．esults

Fig．1・h・w・d　th・…㎜lized　b・・kl血9・t・e・鋲h－D〃・π万，β〃・何万・・〃〃・戸
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ra重i◎relations　of　570　MPa　grade　box－type　and　H　shaped　welded　s撫b　c◎1膿ms，　respectively．夏t

was　implied　that　the　experlmental　buck韮量盤g　s重rengths　reached　the　maxl搬縫搬s宅rengths　of　the

co毎回as　if　the　normalized　buckling　strength　was　hlgher　than　1．0．　The　ver毛ical　dick　lines

indlc厩ed　the　llmits　of　wldth－thickness　ratios．　It　was　fbund重hat　as鉛r　as　the　limit　of　wld重h－to－

thickness　ratio　was　satisfied　with　current　des量g簸code，癒e　local　buckllRg　stre鍛g重h　reached　the

maximum　strength　of　the　stub　column．　As　th6　wld宅h－to－thickness　ratio　increased　much　over

the　deslgn　limit，　the　stub　columns　did　no重provide　the　su田cient　s重re盤g癒and　the　loca1

加ckli簸g　s重re難gth　decreased　rapldly［1］．　Fig．2，3and　4　showed　ASD，　LRFD　a登d氾CCS

colurnn　strength　curves　of　570MPa　grade　high　s重re燕gth　stee1，　repectively．　As　far＆s　the　llmit　of

width－to－thickness　ratio　was　satisfied　with　curre難宅design　codes，　all　of重he　experimentai

res嘘s　had　excceded　the　theoretical　strengths［1］．1難case　that　the　beam－col磁搬鍛s　were　be鍵i簸

reverse　c蟹va重ure，趣e　ultimate　stre難g癒was　satisfied　with　bo玄h　ofASD　and　LRFD　codes．
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4．Refもrences

田SW　I搬，　S．K　Ko　and　LH．　Cha簸g，　A　S重udy　on　the　Characteristics　of　High　Te益slle　S亀rength

Steel（SM570）Plates　in　Compression　Me鵬bers，　Magazine　a難d∫o秘mal　of　Korean　Soc減y　of

Steel　Co益stmctio簸，2001，Vbl．B，　No．3，　pp．223－232
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Study　on　Design　fbr　High　Strength　Steels　Structure

　　　　　　　K．INOSE，　Dr．　YNAKANISHI，　Dr．1．IMOTO

Ishikaw句ima－Harilna　Heavy　hdustries　Co．，　Ltd．　Japan

旦．　夏賄宜『od胆C宣io陥

　　By　using　high　strength　steel，　dead　weight　of　structure　is　decreased，　As　a　result，

perfbr葺nances　of　structure，　space　fbr　service，　earthquake　resistance。　scale　of　structure　etc，　are

improved．　However，　high　s宅rength　steels　have　been　used　fbr　large－scale　structure　mainly．　In

11gh重of　these　facts，　the　study　fbr　rational　usage　of　these　materials　has　been　co捻ducted　on　the

vlewpolnt　of　deslgn．

2．Adv継建島ge　of騒9恥s霊re翻9せ滋醜ee嚢s我聡d酔◎量翻重s毬。　be　co簸s量dered　o麗des養9灘

　　Astudied　bridge　design　characteristlc　was　shown　in　Table玉．Usually，　Cable－stayed　Type

Bridge　is　applled　fbr　a　span　of　500m　long．　By　employing　Nlelsen　Lohse－system　Bridge　with

｝｛T780　stee1。　qua鍛tities　of　rnaterlals　were　decreased　and　the　work　period　of　erection　was

shortened．　Points　to　be　considered　on　design　were　shown　in　Fig．1．　Saf奄ty　and　serviceabillty

are　required　fbr　structures．　This　means　these　fbnctions，嘘imate　strength，　stiffhess，　and　fatigue，

shall　be　consistent　fbr　the　purpose　of　a　stmcture　entirely．　High　strength　steels　contribute

ultimate　stre厳gth，　especially　tensile　load．　However　it　is　not　so　e跳。重ive　fbr　increasing　of

elastlc　buckling　strength，　stl登hess｛br　stability，　and飴tlgue　at　welding　jolnts．

3．Proわ1em　of　design負）dlig｝1　strengt｝1　steels　str媛cture

　　Further　study　fbr　high　strength　steel　is　necessary　to　review　the　present　design　criteria．　in　a

design　code，　allowable　stress　of　hlgh　strength　steel　is　limlted　to　low　value　as　shown　in　table

2（Allowable　stress　design　method）．　Shown　in　Flg．2　is　the　buckllng　s重re鍛gth，　which　was

provided　according　to　experiments　and　analysis　based　on　conditions　of　low　strength　steels田．

（Eg，　residual　stress　due　to　weldlng　was　consldered　asσR瓢。．30σY）．　These　conditions　are

appIied　fbr　hlgh　strength　steels．　Developing　the　new　type　of　steel　structure　is　also　required．

One　of　a　prototype　structure　has　been　proposed　shown　in　Fig，3．αosed　section　ribs　fllled　with

elastic　solid　prevent　f｝om　local　buckling　in　order　to　improve　the　compressive　strength．

慮．S聾blec重。電co簸。醗lc盆l　E懸cle簸cy　res癩蝕悪fro㎜M漉er翻

　　Astudied　design　fbr　medi“m　scale　bridge　shown　in　Fig．4　has　been　examined．　And　res誠a厩

ofthe　study　was　shown　in　table　3．　Total　cost　of　materia｝s　was　increased　llnearly　with　strength

of　steels　and　unit　prlce　of　material．　Generally，　fabrication　cost　of　high　strength　steel　structure

tends　to　be　expensive　because　of　troublesome　quality　control，　Consequently，　medium　scale

bridges　using　high　strength　steels　not　have　ability　to　compete　without　ratlonalization　fbr

material　cost　and　workability．　Considering　present　status，　which　most　share　of　bridge　market

occupied　by　medium　and　smaU－scale　bridges，　resolving　these　issues　is　necessary　to量ncrease

high　stre貧9重h　steels　adoption．

5．Co恥。匿賦slo賑

一High　strength　steels　should　be　used　at　appropriate　part　of　structures．

一R．eviewl難g　present　deslgn　criteria　and　developing　new　type　of　structure　are　required，

一1t　ls　expected　that　demand　ofhigh　strength　steels　will　increase　due　to　rationalization　of

　　material　cost　and　workabilit｝ろ

Re驚『e聰ces

［1］YUhshl　FUKUMOTO，　Guldelines艶r　Stablhty　I）esign　of　Steel　Structure，　October　I　987．

一109一



1「able．　1、　　Estimation　of 500π｝spaη8～’ldge

T　e　　of　su　er　structure Quantjt　of　the　fabricatjon Erection　　rocedure

Cable　stayed　bhdge

@　　／影琴ミ＼＼　　／4〆1 Maセe爵ai SM5フ0，　eも。

A
∵、．．

D．’．．－．．

A’．．．．．～　．　　　．・㌔．．、 Tower 4，000ton

一一 冤／
Gan廿iever　erecbon

@　（25months）「 Girder 6，000tonエ　　　　　　　　　ユ

ヒ　　　　　　　　　　▽　　　　　　　　　　　　i

　　1＿＿．L．一．一．

Cable 4，400to汽

ｳ7rnm　X　214x14，700m
］ Others 100ton1　　　　　　　　　　　而需

堰@　　　LengUb　of　the　spa目＝500m
Total 13．500tog

Lohse　bhdge
Maヒehal HT780，　etc

8 Arch 5β00tG員
［ Girder 5，500ton

Large　b｝cck　erecと妻on

@　　（15months＞

＿醐．．、⊥＿＿．．＿．＿＿．閲

Gable 400ton

ｳ7mmX163x4，200m
　　一

sLeBgth　of

haηer ア20tG員　　　　　　　　　　　1

狽?ｅ　span＝500m τotai 1t620ton

　　　　　　　　　　　　樋lti㎎t・・膿gt舞（τ…ll・）

　　　　　　　　　　　　し

　　　　　　　　　　lT．・、

　　　　　　　∫媚＼心　＼

／蛙拓・聖；；1搬雨雫
Fatigue　stre　　th　　　　　　　　　　　　　／　　　　　一…r一一一－一一Performance　by　adoPting　high

（轡eldlgn　」oint　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　 strength　steel

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　｝一一「⊃er手or麗nce　by　high　stre轟9皇ぬ　stee｝

　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　and　new　〔les　i9舞

　　　　　　　　　　　　ΨUlti㎜t，、膿g齢G。P，essi。，〉

Fig、1．　Key　po重nts　to　be　considered
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Table．2．　Allowable　stress　of　the　steels　in　the　Desi　n　cQde

Tens羅e
唐狽窒?ｎｇヒh

ﾐ8

Yle｝d　point

ﾐY
ﾐYO．2％

Yield　ratlo

ﾐY／σ8 σY／1．7 σB／22

A1めwab｝e

唐狽窒?ＳS

@　σcaO

SM400 410 240 58．5 140 190 140

SM490 500 320 64．0 190 230 190

SM490Y 530 360 67．9 2葉0 240 2｛0

SM570 58 460 79．3 270 260 260

醒丁690 700 600 85．7 350 320 320

HT780 800 700 87．5 410 360 360

旺llllヨ匠lllll｛

　　　榛〕teriais　per　unit　［r匪⊃

　　Paint　（inside）　　19．96m“一15、62m三　（78きb）

　　輿eid婬｝g　ler．壌th　oチ　ribs　　72．α”（eauivaleace　s＝〔汁胃調）

　　　　　　　　　　　　　　一24．0羅　（33興）

　　Nunber　of　Ribs　　 16－12
　　Heat　i叩ut　by囎ldi㎎8553疎J－28512kJ（33騰）

　　Elastic　 sol　｝d　　 α調　　　 一　　 〇＿　76翫nT

Fig．3．　Comparison　between　Conventional　pier

　　　　　and　prototype　pier
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Fig．4．　Cross　sec亡；ion　of　the　bridge
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TabIe．3．　Relatb貧between　the　strea　hand　material　co

Streng亡h Unit　rice Quantity Total　cost

SM400 1．00 1．00 tOO 1．00

SM490 1．36 t歪2 0．78 0．87

SM490Y t50 望．13 0．73 α82

SM570 t86 t62 0．66 tO7
HT780 2．57 3．16 0．60 t90

（co謄ρarlsoハw｝th　SM400　steel）

which　is　used負）r　esもimation
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　量醜醜ee蓋s†

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　S．S．　Babu　and　S．　A．　David

　　　M＆CDivision，　Oak　Ridge　National　Laboratory，　Oak　Ridge，　TN　37831

夏擁trod翼C蓬藍臓

Creation　of　advanced　structural　steels　is　achieved　by　reducing　fbrrite　grain　size　through

mechanical　alloying，　excessive　plastlc　de拓㎜atlon　and　or　low－temperature　phase

transfb㎜ations．　However，｛hsio蕪welding　with　remelting　and　resolidi負cation　ofthese　steels

ls　expected　to　destroy　the　optimum　microstructure　that　is　obtalned　befbre　we韮ding．　Therefbre，

new　methods　must　be　developed　and

convent重onal　technology　must　be　o茎）tim孟zed

to　induce　fhle艶rrite　grain　size　even　in　the

weld　metaL　However，　this　requires　precise

contro至ofvarious　physica1茎）rocesses　that

occur　during　welding　of　steels　as　shown

schematica1蓋y　in　Fig．1．　The　inclusion

負）rmation　must　be　controlled　through　gas－

slag－1iquid　reactions．　The　sol重dまfication，

austenite　grain　size，　and　the　decomposition

ofaustenite　to　fbrrite　must　be　controlled

through　weld　metal　compositio旦a鷺d

coo一品g　rate．　The　present　paper　reviews

research　activ童ties　at　Oak　Ri（ige〕Natlonal

Laboratory（ORNL）to　describe　each　ofthe

above　phenomena　through　characterization

and　rnodeling．

夏簸cl亘ヨS豊0灘」　Forma達io擬k

In　prev重ous　research，　detailed

thermodynam童。　and　kinet量。　models　fbr

describing　oxide　incl覗sion　fbrmation　have

been　developed　by　the　authors　and　o重her

researchers．　Rece凱co夏1aborative　work

with　Lincoln　Electric　Company　showed

that　there　is　a　compet重tion　between　oxide
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Fig．1Schematic　illustration　of　overall

microstructure　evo夏ution　dur重ng　f嫁s童on

Welding　Ofhigh－Strength　10W－aUOy　SteelS

illustrating　dif膿3rent　stages　of

miCrOStrUCtUre　eVO韮UtiOn

a簸dnitride　fbrmation　depending　upon　the　dissolved　aluminum，　titanium，　oxygen　and　ni重rogen

concentration　ln　selfしshielded　flux　cored　arc　welds．　In　welds　containing　large　concen重rations

ofaluminum　and　nitrogen，　alumi員um　nitr童de　fbmユa重ion　was　observed。　In　contrast，£he　welds

wi亡h　Iow－aluminum　and三〇w－nitroge蕪with　small　additions　of　titanium　promoted　the

simultaneous　fbrmation　of　aluminum　oxide　and重ltanium　carbonitride。　Computational

the㎜odynamic　models　successf㍊lly　predicted　these　reactions．　Implications　of　such　inclusion

fbrmation　on　subseq罧ent　solidification　and　solid－state　transfbrmation　will　be　highligh重ed．

†
　The　submitted　manuscript　has　been　authored　by　a　coatractor　oチthe　U。S．　Govemment秘nder　contract　Dε一ACO5－

000R22725．　Accordingly，　the　U．S．　Govem鵬ent　retains　a　nonexciusive，　royaky－free　lice騰se　to　P疑blish　or　reproduce

the　published　form　of　this　contribution，　or　a鋒ow　others　to　do　so，　for　U．S．　Governn自ent　purposes．
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碧｝量目我se　Se盈ecせ且。亙亙《量旦遅ri置蓋g　weld　so量量d量ficaLtiOKR

I重is　well㎞own　tha重increase　in　weld　cooling　rates　may　induce　nonequilibrlum　changes　in

solidifica重ion　struct疑re　morphology　as　well　as　nonequilibrium　phase　selection．　The　change　in

primary　phase　solidif玉cation　ffom　equilibriumδ一fbrrite　to　austenite　in　sta重nless　steels　a鍛d　are

well㎞own．　However，　investlgations　of　such重ransitions　in　high－strength　low－alloy　steels　are

dif罰cult　due　low－temperature　decomposition　ofaustenite　to　fbrrite．　Recen重collabora£ive

research　of　ORNL　and　Lawrence　Live㎜ore　Natlonal　Labora鱒（LLM）using　lη一8燃ime－

resolved　X－ray　difffaction　technique　with　Synchro宅ron　radiation　showed　similar　change　in

primary　solidl負ca毛ion　mode　in　a　Fe－C－Al－Mn　stee粟weld．　Theoretical　evaluation　of　such

trans負）rmations　using　co揃putational　the㎜odynamics　and｛nterface－response釦nct｛ons　will

be　presen重ed．

Co醗欝e宜鄭重。髄且）e細ee胴取監誌宜聡蓋亡e謎醗（聾Adc魍且箆迎留err蓋重e｝For腿1寵重。醜

Role　ofoxide　inclusio且s　in　promoting　acicular艶rrite鉛㎜ation　in　welds　is　well㎞own．

Research　has　shown　that£he臨s飴㎜atioR　ofaustenite　to　acicular艶rrite　or　to　balnitic琵πite

occurs　by　dlsplacive　mechanism　except　fbr　the　nucleation　si宅es．　In　this　research　the

宅ransfb㎜a重ion　kinetics　ofaustenite　were　measured　in　welds　with　slmilar　hardenabi翫y，　w紘

difi飴rent　microalloying　a（圭ditions，　under　continuous　cooling　conditions．　A　transition　ffom

bainite重。　acicular　fbrri重e　was　observed　in　these　welds　with　a　change　in　the　inclusion

charaαeristics．　In　a（量d童tion　the　transfbrma毛ion　kinetics　ofausten重te　to　bain緬。　fbrr重te　was
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

slower　than重hat　ofausteni重e　to　acicular　fbrrite．　The　above　phenomenon　was　attributed　to

subtle　changes　in　the　lncluslon　composition　and　allotriomorphic　fbrrite　fbrmation　alo蕪g重he

austenite　grain　boundarles．　Attempts　to　model　the　above　transition　using　simultaneous

transfbrmation　kinetic　theories　will　be　discussed．

鼠e盈ev鼠眼ce重。Ψ賦sio龍We量d蓋翻g　of　Fi簸e－G罫箆i灘le（置S重r腿。撫［rε危叢S重ee嚢s

The　goals　off嚢sion　welding行ne　grained　advanced　structural　steel　are　as　fbllows（1）Minimize

重he　heat－af飴cted－zone　width　to　reduce　the　deterioration　ofbas6－metal　microstructure　a鷺d（2）

Obtain　a　fine－grained　high－toughness　weld　microstructure　that　is　comparable　to　that　ofbase一

跡eta1．　The　f量rst　goal　can　be　achieved　by　employlng　high－energy　density　weld重ng　process　s環ch

as　laser　welding　processes．　However，　fbr　satisfying　the　second　goal，　we　need　to　co貧trol　the

inclusion　fbrmatlon　through　consumable　composition，　shielding　gas，　and　cooling　ra重e，　In毛his

regard，　role　ofhybrid　arc－laser　welding　processes　w童ll　be　highligh重ed．

s腿㎜m躍y

The　fbrma宅ion　ofoxide　and　ni重ride　inclusions　in　low－alloy　steels　w三11　be　d藍scussed．　The　roles

of　weld　metal　composi亡ion　and　cooling　rate　on　primary　solidlfication　and　the　decomposltion

ofa昼stenite　to　acicular　fbrri重e　or　bainite　w護l　be　presented．　The　methodology　to　predict　the

above　microstruc勧re　evolution　using　computational　thermodyHamlc　and　kinetic　model　wlll

be　presented．　The　relevance　ofthese　phenomena　t◎wards　the　creation　of　fine－grained驚rr重te

micros重搬cture　in　welds　wm　be　discussed。

Ac㎞owledgeme麗
This　research　was　sponsored　by　the　Division　ofMaterials　Science　and　Engi鷺eering，　US，

Depa鷲ment　ofEnergy，　under　cqntract　DE－ACO5－000R22725　with　UT－Battelle．　The　authors

thank　Ms．　M．　A。　Q鷲intana　ofLincoln　Electric　Company，αeve豆and　Ohio　fbr　supPlying　Fe－

AII－C－Mn　steel　welds，　G。　M．　Evans　fbr　providlng　titanium　containing　steel　welds　and　Dr．　J．

W．Elmer　of　Lawrence　Livemlore　National　Laboratory　fbr　in∫η一5伽TRXRD　investigatlons

“sing　Synchrotron　radiation。
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The　present　s加dy　provides　a　detailed　assessment　of　the　effect　of　the　shielding　gas

composition　on　the　microstructures　and　mechanical　prope爵es　of　welds　produced　on　950MPa

high　strength　steeL　For　these　p即ose　several　mixtures　of　argon　p1“s　carbon　dioxide　were

used　as　shielding　gas．　An　increase　in　CO2　content　in　the　shieldlng　gas　was　accompanied　by　an

lncrease　in　the　O　co誼ent，　decreases　ln　Si，　Mn，　Ti　aRd　AI　in　the　deposited　weld　rneta1，

deterioration　in　mechanical　properties，　and　the　microstructural　changes　fめm　martensl重e＋

acicular　bainite　to　granular　bainite　with　the負）rmatlon　of　M－A　cons芝itue監1ts．

盈遡重『Od聰C辻嚢0酸

　　　We｝ding　of　950MPa　class　high　strength　steel　is　strongly　demanded　in　the　constructioll　of

Iarge　steel　structures．　Slgnifica飢撫eratures　on　the　welding　of　high－strength　steel　have　been

reported，　but　most　of癒em　focused　on亀he　heat－af飴cted　zone　microstructures　and

prope貫ies［1－5董．　There　are　only　Iimited　published　researches　on　the　microstructures　and

properties　of　the　weld　rnetals　of　high　strength　steel［6－9］．　Recently　weld　metal　of　950MPa

class　high　strength　steel　is　under　development　to　obtal簸the　require（i　s重re簸9重h　and重oughness，

which　strongly　depend　on　the　fbrmed　microstruc加res．　Generally，　the茎1｝icros£ructure　and

properties　of　weld　metal　are　contro11ed　by　two　factors，　i亀s　composltlon　and　cooling　ra重e［10】。

The　m句or　problems　in　welding　950MPa　class　high　strength　steel　are　the　rnlcros重ructuraI

instability　during　the　thermal　cycle　of　welding［瑚．　Many　researches　has　been　tried　to　clari智

重he　weld　metal　microstructures，　but　till　now　they　are　not　well－understood［12－i4］．　The　aims　of

this　research　are　to　give　a　clear　de負nition　to　the　weld　metal　m｛crostructure　of　950MPa　class

high　strength　steel　and　to　investigate　the　ef艶ct　of　gas　compositioR　on　weld　rnetal　proper£三es．

2．距⊃Xpeガ養㎜e簸鉱岨蚕ヤoce｛至腿re

　　　950MPa　class　steel　welding　coupons、12X120×200mm、　were　used．　A　groove　was　cut　at
the　center　of　coupon．　The　groove　angle　was　650，　groove　depth　gmm　and　gap　distance　3mm．

Welding　was　done　by　gas　metal　arc　weldlng（GMAW）．　Slngle　pass　welding　was　perfbrmed

with　diffbrent　shielding　gas　compositions：Pure　Ar，玉0％CO2－Ar、15％CO2－Ar，20％CO2－Ar，

and　25％CO2－Ar．　The　traveling　speed　and　welding　current　were　fixed，　to　give　heat　inputs

3kJ／mm．　The　coollng　rate　of　the　weld　metal　was　measured　wlth　a　thermocouple　immersed

into　the　weld　pool　just　behind　the　arc　as　described　in　refbrence［15」。　The　chemical

compositions　ofthe　base　metal　and　commercial負ller　metal　are　shown　in　Tablel，

T繍ble董Chemical　composition　of　high　strength　steel　base　metal　and　filler　metals（rnass％）．

C Si M11 P S Cu Ni Cr Mo V Al Nb
Base
高?ｔａ｝

0．12 0．17 0．74 0，001 0，004 024 3．13 056 α65 0，003 0，053 0，012

F川eギ 0．07 0．49 1．49 0，003 0，001 0．15 3．12 058 091 聯 艦 御

　　　The　distribution　of　elements　imhe　weld　metal　was　analyzed　with　an　EPMA．　To　estimate

mechanical　properties　ofall　weld　metals　obtained．　Vickers　hardness，　and　Charpy　impact　tests

were　utilized．　Observations　of　microstructure　were　carried　ou｛with　optical，　sca旦貧ing　electron

and　transmission　electron　microcopies，
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3－Result　and　discussion

　　　Compositions　of　the　we正d　metals　were　varied　with　CO2　content　in　the　shielding　gas　as

listed　in　Table　2．　The　increase　in　the　CO2　content　of　the　shielding　gas　increases　the　oxygen

content　in　the　deposited　weld　metal。　The　consequent　decrease　in　Mn，　Si，　Al，　and　Ti　contents

suggested　that，　the　content　ofthese　elements　were　reduced　by　the　oxidation　in　the　weld　pool．

　　　The　ef食ct　of　the　CO2　content　on　hardness　and　absorbed　energy　are　shown　in　Fig．1．The

average　of　hardness　and　absorbed　energy　increased　as　the　CO2　content　in　shielding　gas

decreased．　Optical　microstructures　of　weld　metals　by　the　shielding　gases　of　pure　Ar　and　25％

CO2－Ar　that　were　revealed　by　Nital　etching　are　presented　in　Fig．2a　and　3b，　respectively．

Weld　metal　by　pure　Ar　showed　well－developed　lath　structure．　With　the　increase　in　CO2

content　ofthe　shielding　gas，　the　lath　became　obscure．

Table　2　Com　ositions　ofthe　weld　metals（mass％），

Shielding　Gas C Si Mn Cu Ni Cr Mo Ti V A且 0 N
Pure　argon 0，089 0．36 1．26 0．22 3．13 0．59 0．83 ．025 ．015 0，031 ．0024 ．OlI

Ar＋10％CO，　　　　　　　曽 0，092 0．25 1．00 021 3．ll 0．58 0．82 ．01 ．015 0，023 ．025 ．0034

Ar＋15％CO，　　　　　　　曹 0，089 0．21 0．94 0．22 3．12 0．57 0．83 ．Ol ．OI3 0，O16 ．027 ．0033

Ar＋20％COり　　　　　　　厘 0，094 0．20 0．89 0．22 3．12 057 0．82 ．Ol ．O13 0，016 ．029 ．0032

Ar＋25％COっ　　　　　　　闇 0，092 0．】6 0．80 021 3．12 0．57 0．81 ．008 ．O13 0，O14 ．031 ．0034
Where　su1釦r　and　phosphorus　were　O．001，and　O．0043％collsequent且y．
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Fig．1Hardness　and　absorbed　energy　of　the

deposited　metals　as　a　fUnction

content　in　the　shielding　gas．
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Fig．2Weld　metal　microstructures　of　weld　metals　by

　　pure　argon　and　25％CO2　shielding　gas
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　　　　F雛囎鵬s騰螂腿職騨⑭v樋轍⑪欝w㊧憾㊧翻⑪量曲
臨yL⑭鴨・唖や興野§痴劃瞳隠子危麺⑳囎撫｝隅田］幽㊧置即智麗r㊧W㊧劇戦撫塾霧M融電㊧影最麗理
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　　　Strength　a薮d　Life　Eva藍猛ation鼠esearch　Gr◎麗p，　N買MS，∬ap蹴

盤．臨麗日醜。窪亘。聰

The血tigue　strength　of　welded　lo醜is　far　below　that　of　base搬eta亙due一重he。xis琶e簸ce　Gf

high重e簸s云leτcsidual　stress　and　s童ress　concentrati◎n．　亙無this　situa重量。簸，重he重a鍼9臆e　s麺¢簸9窒簸of

we三ded　joint　is　i聡dependent倉om豊he　yield　stre轟gth　of　base　me匙al，癒。臆g蝕セ恥e　f誠ig擁e　s匙罫。直願癒

of　base　me奮ahncreases　with重he　s重reng重h　of　s鴛eel．

亙norder重。　overcome　this　situation，　the　au重hors　develoP。d重he　we玉ding　m凄teri慮。　i蜘d蹴菖

匙he　compressive　residua夏stfess　around　we夏d至n　the　as－welded　co二藍io簸．丁簸e　develo欝ed

welding搬aterial　ex脚ds　i獄the　f豆nal　process　oだwelding　due　to窒he冠Ta無s£ol㎜＆t沁鍛倉。m

a鳳cni観。　ma鍾ens置te．　This　ex脚sio鷺is　cons霊r量cted　by重he　s臆◎監獄di簸g　b盈se灘e重a夏，翻

induces　the　co搬pressive　r◎sid雛al　stress．　The　compressiveπesid“al　s辻ress読。豊s　as重he　rn餓難

stress，＆ndま卿roves　the　fatigue　s匙re簸gth．

亙nthis　review，　so鵬。　cxperime滋ahes“1童s　showing　the　i瓢proved　fa蕨gue　s重罫。盆9癒。釜w¢亘“ed

joints　and　ano出eτproperties　of　devebped　wdding　wire　are雌rod“ccd．

露．Co麗噸⑪膿総亘姻翻s詫囎s誠舩撫麗睡麟
The　mechanism　of　the　ind雛ceme無t　of　resid“al　stress　is　shown　in　Fig．1．　丁翫e罫cla重1◎簸sh三ps

be竈Ween霊emperatUre　and　S建面n　Or　StτeSS　afe斑CaS“red　d顧簸g　C◎0遜簸菖脚㈱S　Of　we1伽菖。

The　f6rmeτwas　measured　in　the　free　def◎㎜a竃lon　co難dit玉on；冠he　laIef，　in癒e　s往τai難co麗tズai鷺ed

CO鷺dition．

0

｛

い
ω．莚．0

，ゴ

里

あ

　　の2．O

鰐⑫論》⑰醜藍⑪醐麗1

閣。＼＿聖／／

諺’（為

　　　　　　　　　　　　　　　騒糊口潮騒鯵
　　　　　　　　　　　　ε曇

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　σヒ。

εf　　　＼
霞鼠藤醜。ゆ⑭》⑲1⑰麟

（
£
§
b
．
の
的
Φ
」
あ

趨。⑪

藷⑪◎

o

・黛。⑪

　’　　　　、
’

ノ
、

＼〆。囎》㈱電直⑬珊趣l　　l切
　し
ズ
＼
、

　　　’、　　　　馳》㈱⑬陣雌
　　　　、　　　　　　　　　　　　　　　／
　　　　　、　　　　　、　　　　　　　　　　　　　　　，、、

　　　　　　、　　　　　　　　　　　　’　　　、、
　　　　　　、、　　　　　　　　　　’　　　　　　　、、
　　　　　　　　、　　　　　　　　’　　　　　　　　　　　、、
　　　　　　　　、　　　　　　　　　、　　　　ノ

ε纒◎
齢⑬⑪1蜘響

　　　　　G　溜，。，a，、，。犠｝母5。。　。　　5◎・　　1。。◎
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　fC）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Ter携perature，

　　　Fig．1　鼠elat圭◎nships　between　temperature　and　s重rain　or　stress　duri簸g　c◎G呈iRg　Process．

互ncasc　o£conveptional　welding　materiaいhe　expansion　d縫e　to　the　trans蝕㎜a皇ionぼro憩

austeni窪e　to　ma雌e裁site　is　observed　around　500℃as　show無in　Fig．1（a）with　a　br◎ken　c瓢ve．

However，　the　shrinkage　occurs　aft◎r　the蛋i簸ish　of　transfb】㎜a豊io薮．　So，癒e　shr量nkage　beco鵬es

dominan症．　The　te勲sile　s霊ress　is　ind秘ces　when　the　s£rai簸kep達to　be　zero　as　show熟in騒9．1（b）．

夏ncase　of　developed　welding　ma搬ia1，毛he重ransf6r磁a重io自重empera惣re云s玉ow　as　show簸i簸

Fig．1（a）with　a　solid　c穏rve．　The　expansion　finished　around　room　tempera馳re．　That　is，宣ho

expa塁s三〇n　becomes　dom量nant．　The　compressive　s匙ress　can　be　iRduced　a室room重emジera惚re

in　the＆s－we董ded　cO無di窒ion．

This　co照pressive　residua｝stress　acts　as　a　compressive　mea韮s重ress，　aRd　improves　the　fatigue

s霊rength　of　welded　joi鍛ts．

3．Ex認即亘㊧s　o鯉離癒露鵬s建騰螂鵬卿聯鋤磁。貫We露認e翻⑪量鵬s
30璽　　　Ad匿d置量重藏⑪賦鱗茎We轟慮s認ro思匹聡《野蚕輩ox　We艮d垂。璽l　A苞電認¢髭盈醗e亙盈琶
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The　fatigue　limit　could　be　i鶏proved　abo購t重wice　of　the　original　welded　joint　by　addi豊ionaI

welds　ar◎臆nd　box　weld　of　a建tachment．

3。霊　脇⑪xs㊧¢重垂囎w㊧璽《叢㊧想M【e麗眈r

The　fa重igue　strength　at　2x106　cycles　for　box　scction　of　250mm　high　and　200搬m　wide　w鮪

15mm吐hick　pla重es　was　improved　about　1．3　times．

3。3　　L盆睡夢W㊧二藍e醸」⑪蓋舳愈§

丁勧e轍igue豆i面t　of　iap　welded　loints

of　2mm　thick　plate　of　540MPa　and

780M津a　ci＆ss　steel　was　improved　about

1．3重imes　and　1．6　times，　respectively　as

曲◎w簸ぬFig．2．　That　is，重ぬe　fatigue

s匙rength　of　stronger　stee豆became　high

in　case　oξdeveloped　welding　wire，

重hough難is　s＆me　in　case　of　conventional

welding　wire。

堪。燈鷲掴醜叢樋。奮HA露軍聡。臓肥◎奮U聡鞭一騒鵬
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Fig．2　S－N　curves　of　lap　welded　l◎i簸ts．

G盈r訟蓋餓㊧罐戯　S愈㊧に塑　憂致腿重重　We塁d監㊧醒戯　」⑪護囎重　蓑聰

　　　　　　　　　　　　　’「

The　b麟量welded　joi窟of　19mm　square　ultraイine　grained　steel　bar　was　prevented倉om　fractu蜜e

鍾softe鷺ed豊AZ　in　casc　of　developcd　welding　wiπe　and　the　frac電ure　strength　became晦at　Gf

base憩e達al，　tho臆gh　it　fract臆red　at　softened聴AZ　in　case　of　conventio簸al　we亜曲g　wire．

雪。c⑪膿）s凝⑰翻割e舘砲陣明麗s

The　hcavy　corrosion　near　the　weld　line　exposed　in　shower　of　sy魏hetic　seawater£or　4　years

was盆。窒observed　both　in　loi豆ts　made　with　conventional　and　developed　welding　wires．
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　　　　　　　　亙即駁｝ve㎜e甑苞⑪f　F雛t量9腿e　S同心e欝9重hofWe置dedJo量聡重s

by　Us塊L嚇Te㎜pe麟膿T四脚b㎜滋lo遡Wel曲g　C◎聰s㎜遡bles

　　　　　by　Y．　Morikage＊，　T．　Kubo＊，　K　Yasuda＊，K．　Amano＊and　C．　Shiga＊＊

　　　　　　　　＊Technical　Research　Laboratories，　Kawasaki　Steel　Corporation

　　　　　　　　　　　　　　　lKaw　asaki－cho，　Chuo－ku，　Chiba　260－0835，　Japan

　　＊＊Materials　Engineering　Laboratory，　National　hstitute　for　Materials　Science

　　　　　　　　　　　　　　　　1－24Sengen，　Tsukuba，　Ibaraki　305－0047，　Japan

　　　　　　　　　（Present　ad（iress：Japan　Science　a1｝d　Technology　Corporation）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1．甕鹸駿・od騒ct蓋。髄

　　　　　　The　fatigue　strength　of　welded　joints　is　independent　of　the　yield　strength　of　steel

plate　while　that　of　steel　plate　increases　as　the　yield　st！’e鍛gth　of　steel　plate　because　of　tensile

resid“al　stress　around　weld　toes［1］。　Therefore，　higher　strength　steels　are　hardly　applle（ho

steel　constructions　which　subjected　to　cyclic　load．　It　has　been　shown　that　the　low－

temperature　transformation　welding　cons“mable　that　contains　large　amount　of　Cr　and　Ni　can

bring　compressive　stress　into　around　weld　toes［2，3】and　is　expected　to　improve　the　fatlgue

strength　of　welded　jo圭nts　of　higher　s毛rength　st㏄1　plate，　In　this　study，　the　effect　of　yield

strength　of　steel　strength　on　fatigue　property　has　been　iRvest云gated　by　us量r｝g　non一直oad－

carry　ing　cruciform　joints　welded　with　the　low－temperature　transformat重on　welding

consamable，　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　2．Expe　r孟鵬e口重盆蓋Proce盛朋res

　　　　　　Fatigue　strength　was　examined　for　non－load－carry　lng　cruciform　welded　jol飢s．　The

geomeu・y　of　specimen　is　shown　ln　Fig．L　The　steel　pIates　were　the　400，590　and　780MPa

grade　s毛㏄ls．

　　　　　　The　steel　plates　were　welded　uslng　two　shield　me宅al　arc　weldlng　rods．　One　was　the

low－temperature　transfo韮’matlon　weldlng　consumable　with　l　l％Cr　a難d　95％Ni，　a鍛d　the　other

was　the　conventional　welding　consumables．

Non－load℃arrying　cruciform　welded　joints　were　made　by　horlzoBtal　flllet　weldlng　u難der　the

weldi盆g　co鍛dltion　of　200A－30V－15cpm．　Nei毛her　prehea毛nor　PWHT　were　applled。　Not

only　horizon毛al　fillet　welding　but　also　Hat　position　welding　was　applied　whe鍛HCr－9．5Ni

shielded　metal　arc　welding　rods　were　used　for　the　purpose　of　revealiRg　the　effect　of　stress

co難centration　factor（Kt）．　The　sequence　of　welding　was　carried　o凱by　o鍛e　pass　weldlng．

Fatlgue　tests　were　carrled　o纏t　under　cyclic　axial　conditlon（R≒0），　cons毛ant　slnusoidal　wave

a員d81ヨ【z　repet孟do簸ra毛e．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　3．　醜es翻髭s盆聡d長）蓋sc腿ss蓋。灘s

　　　　　　Figure　2　shows　the　fatlgue　test　results　of　welded　joints　in　case　of　a　780MPa経◎ade

steeL　The　fatigue　streBgth　of　welded　joints　which　apPlied　l　lCr－9．5Ni　shielded　metal　arc

weldi捻g　rod　was　about　I70MPa　at　2×106　cycles　and　was　60MPa　hlgher　than　that　of

conventiona｝welded　jo孟nts．

　　　　　　The　relatlon　between　the　fatigue　strength　at　2×iO6　cycles　of　welded　jolnts　and　yiel（i

strength　of　st㏄1　plates　ls　shown　in　Fig．3．　The　fatigue　strength　of　welded　joints　of　the　l　l　Cr－

95Ni　shielded　metal　a韮℃welding　rods　increased　as　the　strength　of　steel　plate　whlle　that　of

conventional　welded　joints　is　hardly　llnproved　as　the　stren鋲h　of　steel　plate．　Furthermore，　in

case　of　l　l　C1㌔95Ni　shielded　metal　arc　welding　rods，　the　fatlgue　strength　of　the　welded　joints

under　nat　position　welded　joi撮was　Inuch　h量gher　tha簸由at　of　horizontal　fillet　welded　joint．

　　　　　　Figure　4　shows　the　relation　betweeB　the　fatigue　strength　at　2×106　cycles　and　Kt　of

steel　plates　and　welded　joints［1］．　In　case　of　steel　plate，　the　difference　between　fatlgue

streng由of　higher　yield　s｛rength　s毛eel　and　that　of　lower　yield　stren鋲h　steehs　remarkable　a鍛d
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山edlffere擁ce　becomes　less　as　the　stress　concentration　factor　is　higher．　The　fatlgue　strength

of　400MPa　and　780MPa釦・ade　steel　welded　jo｛nts，　however，　are　almost　same　because　of　the

existence　of　tens員e　residual　stress　near　weld　toes．

　　　　　　The　result　in　th孟s　study　is　also　P夏otted　in　F19．4．　The　fatigue　strength　of　welded　joint

擁siRg　l　I　Cr－95Ni　shielded　metal　arc　weldlng　rod　improves　to　all’nost　same　fatigue　strength　of

steel　plate　wi由same　K芝．　This　tendency　ls　suitable　to　not　only　780MPa　g’ade　steel　but　also

400MPa　g●ade　steel．　This　result　means　that　the　fatigue　stre噌h　of　the　welded　joint　using

llCr－9．5M　comsumable　rod　is　almost　same　as　that　of　the　same蟄嘩ade　steel　piate．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　4．　Co貰裏。量週阻s量0聡s

　　　　　　The　fatigue　strength　of　the　weld　jolnts　usiHg　the　I　lCr－9．5Ni　shlelded　metal　arc

welding　rod　increases　as　the　yield　strength　of　steel　plate　while　that　of　conventional　welded

joints　is　independent　of毛he　steel　plate．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Ack膿owledg】腿ents

　　　　　　The　authors　would　like　to　acknowledge　the　s叩po嚢by　Research　Labora芝ories，　Nippon　Weldlng　Rod
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2）A．Ohta，0．　Watanabe，　K．Matsuoka，　C．Shiga，　S．Nishillma，　Y．Maeda，　N．sazuki　and　T．　Kubo：Quanerly　J．

　　Japan　We】di鐙g　Soc．，18（2000），　p．14】一145

3）RMachld亀T，R癖a，　K。Yoshle，　T．　Kubo：Pro己52’1411W　Alzπμα1　A∬θ〃z偽，（1999），1漉r’zα”αzα’1π5∫”鷹
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C恥e㎜目蓋。霞目Ove劉搬魏。恥量鶴悪⑪置W㊧憾M面一摂

藍聰We且d韮醜霧of　Ad▽盆醜。㊧di：旺亜9恥回S重r㊧聡9重臨S眈e坦

N．YUrioka

Tbchnical　Development　Bureau，　Nippon　Stee玉Corporation，　Japan

豆．　亙鍛t罫odl鷺旦C繭。簸

　　　The　ho重rol玉ing　process　of　s重eel　p玉a重es　have　been　develope（圭continuous玉y　since　half　century

ago．　This　resu1£s　in　a　decrease　ln　alloying　elemen重s　in　steels　and　thereby　a　significant

improvement　of　weldablity　of　steels．　On　the　other　hands，　the　chemica翌composition　of　a　weld

搬etal　has　remained　unchaBged　because　i重is　f6罫med　as　solidified　wi毛hou毛hot　rolling　and　heat

trea重mendt　fo薮ows　that　a　gap　be重weeR　HAZ　and　weld　metals　has　been　increasingly　widening

concemi豊g　thei罫composi重ions　and　thus　we粟dability．

2．H量S重ory　o懸0重ro盟蓋盟9騨oceSS

　　　Before　and　during　World　War　II，　high　stfeng重h　steels　areμoduced　as　hot　rolled（AR）

without　any　heat　treatment．　The　Ducole　steel　and　St52　steel　were　used　f6r　bridges　and　war

ships．　In　welding　of　the鵬，　cold　cracking　caused　by　hydrogen　genera£ed　during　welding　was　the

most　important　concem．　Armor　plates　of　very　high　strength　grades　could　not　be　welded　by

£erritic　electrodes　because　of　c61コ口cracking　and　austenitic　elec毛rodes　had　to　be　used　in　order　to

sh滋hydrogen　in　the　austenitic　weld　metaL

　　　In　1952，　the　US　Steel　successfully　produced　T－1　steel　of　a　TS　780MPa　grade　with

che搬istry　similar　to　armor　p豆ates　bu毛with重he　reduced　carbon　content　to　O．15％by　the

quenched－tempered（QT）process．　This　steel　was　famedだor　a　highly　weldable　and重ough　s重eel．

However，　hydrogen　cracking　still　occurred　in搬any　stee夏bridges螢ade　of　T4　steels　and

preheating　of　quite　high　temperatures　were　needed．　In　the豆ate　1960s，　the　roller　quenlching

process　replaced　the　conventional　press　qucnching　Pfocess，　enabling　to　エeduce　the　caτbon

COIltellt．

　　　hthe　Iate　60’s，　the　controlled　rolled（CR）process　was　developed　to　1nostly　produce

C一τeduced　Iine－pipe　steels．　They　need　to　be　provided　with　desirable　weldability　becasuse　they

are　girth－welded　with　high　hydrogen　eleαrodes．　In　the　early　80’s，　Japanese　steel搬anu£actures

succeeded　to　employ　TMCP（CR　and　accelerated　cooling）and　produce　structura豆steels　with

further　reduced　alloying　elemen£s．　TMCP　eRabled　to　refine　stee1澱icrostructures，　and　thereby

i搬prove　s重rength　and　toughness　resu夏重illg　in　the　significant　reduction　of　CE。

3．C鹸e鵬量。綾且co即os口蓋。遡s　oぼs窪ee昼蹴認we二日e翻

　　　Weldability　of　steeIs　is　considered　to　preferably　evaIuated　by　the　f6110wing　carbon

equivale厩（CE）：

　　　　　　　　　　　　　　伽　　　C配十A砿　　　Cr÷λグ0十｝／
　　　　　　α＝C＋　　　＋　　　　　÷
　　　　　　　　　　　　　　　6　　　15　　　　　　5

　　　肱ble　l　shows　chemical　co搬posi毛ions　of　steels　and　weld　metals　of　various　grades　and

differently　produced　by　AR，　N（nor搬allzed），　QT　and　TMCP．　It　is　seen　that　with　an　increasing

developme厩of　hotτolling　processed，　CE　has　been　further　decreased．　Foτinstance，　CE　of

HT490　steels　decreases　from　O．442　to　O．380　and　O．302　as毛he　process　advances　fro搬the

as－rolled　process　to出e　normalized　process　a簸d　TMCP、　Slnce　the　composition　of　weld　me重als

remains　uRchanged，重he　chemical　balance　of　welded　joints　changed　from　undermatching（weld

me毛al　with　lower　CE）to　overmatching（weld　metal　with　higher　CE）．　It　ls　obvious出at　the
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degree　of　overmatching　becomes　more　intensive　as　the　steel　strength　increases．

4・Cold　cmcking　and　toughness　in　high・s‘rength　steel　welded　joints

　　　As　seen　i・Fig・1・f・mac・・一ph・t・9・aph・f・Y－9…v・w・ld・f　HT7809・ad，、teel，

hydrogen－assisted　cold　cracking　occurs　in　the　weld　metal　not　in　HAZ．　This　is　because　CE　is

high・・i・th・w・ld　m・t・l　th・n　i・HAZ・N・t・nly　f・・c・ld・・acki・g　b・t・1・・f・・t・ughness，　th，

w・ld　m・t・1・em・i・・n・t　imp・・v・d・Fig・2　i・atypical・x・mpl・・f　t・ughness　di・c・ep・n・y　b，伽een

the　weld　metal　and　HAZ　of　a　gCr　steel．

5．Remarks
　　　The　weld　metal　is　an　important　part　of　a　welded　joint　as　HAZ　is．　The　perfomlance　of

welded　joints　in　advanced　high　strength　steels　is　governed　by　the　property　of　the　weld　metal

b・cau・e・f　high・・CE・f　th・w・ld　m・t・l　th・n　HAZ・High・t・ength・teel・h・・al・eady　been

enough　imp・・v・d・lt　i・n・w　tim・t・m・ke　a暫eat・伽・t　t・imp・・v・p・・P・・ti…fw・ld　m・t・1・by

decreasing　their　CE．

Table　l　Chemical　Compositions　of　Steel　and　Weld　Metai
Process C S

i
Mn Cu　1 Ni Cr Mo Nb V B GE

HT490 As　Roiled α19 0．39 1．51 0，442

Normarized 0」4 0．41 1．44 0，380

TMCP 0．10 0．24 1．19 0，020 0，020 0，302

We［d　Metal（SAW） 0．09 0．25 1．49 0．07 0，010 0，010 0，345

H丁590 Ducoie（AR） 0．21 0」6 1．58 0．35 0，497

QT 0．11 0．23 1．39 0，050 0，050 0．0010 0，352

Weld　Metal（SAW） 0．09 0．23 t42 0．05 0．28 0，030 0．0050 0，399

HT780 Armor 0．25 0．29 0．63 3．15 0．85 0．60 0，855

厚司（Q丁） 0．15 0．22 0．85 0．35 0．85 0．62 0．50 0，040 0．0040 0，604

QT 0」1 0．21 0．85 0．22 0．97 0．53 0．43 0，050 0．0050 0，534

Weld　Metal（SAW） 0．07 0．22 t47 0．08 2．21 0．49 0．56 0，011 0．0000 0，680

HT980 DQT 0．11 022 0．90 0．23 2．32 0．58 0．53 0，012 0，040 0．0013 0，660

Weld　Metal（SAW） 0．08 0．16 1．44 0」0 2．85 1．00 1．03 0，030 0，007 0．0005 0，924

Fig．1Weld　metal　cold　cracking

in　TS780MPa　welded　joint
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翫ct鵬（：o聡鵬朋通蹴g（〕old　Cr翻ck　S鵬cep輪盟豊鯉ofWe且d　M磁置

　　　　　　　　　　　　　　　　　H．J．　Kim

Materials　Reliabih℃y　Center，　K王TECH，　Korea

亙．亙腕ro撫。額。遡

In　the　past，　heat　affbcted　zone（HAZ）hydrogen　induced　cold　cracking（HICC）was　the

most　common　type　of　cracking　observed　in　steel　weldments．　However，　recently　s重eel

producers　have　produced　a　new　generatio難of　high　strength　steels　with　improved

weldability　such　as　TMCP　steel　and　HSLA　stee1，　and　are　developing　ultra一伽e　grained

steel．　A　consequence　of　this　is　the　matching　weld　metal　ca盤be　more　suscep毛ible　to

cracking　compared重。　the　HAZ　of　base　stee韮it　joins．　There　is　therefbre　a　need　to

improve　the　cracking　resis宅a難ce　of　curre撹high　strength　steel　weld　metal　so　tha之it　is　at

least　equivalent　not　o捻ly重。　the　recently　developed　steels　but　also毛。　the　new　genera蓑。簸

of　s£eels，　thereby　allowing　overall　reductlo鍛s　in　preheat　cos毛s　to　be　achieved．

It　has　generally　been　accep重ed　that　regardless　of　the　location，　hydrogen　induced

cracking・w量玉10nly　occur　given　the　co－existence　of　a　sufficient肇a翻ty　of　dl飾sible

hydrogen，　a　residual　te鍛s㍊e　stress　and　a　s“sceptible搬童crostructure．　Several　equations

proposed　fbr　the　preheat毛emperature　to　prevent　we蓋d　me£al　cracking　in　the搬ultipass

welds　were　expressed　by　the　re撤ionship　ofthe　fbrm［1］；

　　　　　　　　T（℃）瓢ARm＋Blog〔H〕＋C

Unlike　the　equation　fbr　HAZ　cracking，　preheat　te搬perature　ls　related　w鋤weld　metal

te難sile　strength（Rm），　wh圭ch　is　the　term　cou撹ing　the　micros重ructural　contribution　to

weld　metal　cracking　imhe　above　equation．　The　present　s搬dy　therefbre　mai鍛董y　fbcused

to　study　the　direc重evidence　of　micros重ructural　co搬rlbution　to　weld　me毛al　cracking，

since　it　was　envisaged　this　co慮d　provide　a　basic　solution毛。毛he　problem　ofweld　metal

hydrogen　cracking　expected　in　the益ext　generatio鍛of　high　streng重h　steels．

2。R⑯s蚤dl糊且Stress　Co賦重測。璽

This　could　be　accomplished　wi重h　the　expansio鍛obtained　by　Y→αtra難sfbrmation．

The　martensltic重raRsfセ）rma重io薮taklng　place　at　suf薮ciently　low　temperature　can　induce　a

compresslve　residua至stress　in　the　weld．　This　co登cept　has　bee無applied　by　Hlraokaθ差

α∠［2】in　developing　weldl難g　consumables　a難d　fbund重hat　a　weld　metal　of　Ms

毛emperature　aro膿d　150℃had　a　strong　resisねnce　to　cracking　compared　w孟th　the

co搬mercial　product。
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3。蛋憂y《置測。罫遡。⑰遡琶r《）歪

Probably　the　most　popular　method　of　avoiding　hydrogen　crac短無g　lies　in　the　control　of

weld　hydrogen　levels　by　limiting　hydrogen　lnpuUo　the　weld．　On　the　o重her　h鋤d，

addition　of　compo“nds　s鷲ch　as飾orldes，　carbonate　or　rare　ea曲搬etals（REM）has　been

reported［3］to　be　beneficial　in　suppressing　the　1ユydrogen　l囎厩重。　the　we正d．

曝。M藍cr⑪s重r題¢歓斑鍵・四四（〕⑪級盆ro盗

With　a　low　C－Ni－Mn－Mo　system　experimentally　deslg無ed　i壇he　laboratory，　it　was

fb膿d　that　the　increase　of　Mn　eve漁ally　changed　the　microstmcture毛。　one　that　had　ao

grain　boundary驚rrite．　It　apPears　that　this　microstruct纏re　co鍛sists　of　acicular　fbrrite　in

the　martensite　matrix．　The　tensile　strength　also　i鍛creased　with　Mn　content　and　reached

around　840Mpa　with　Mn　content　of　l．4％．　Prelim漁ry　s重udy　on　cold　cracki簸g

susceptibility　on　the　experimental　wires　showed　no　pre－heating　is　required　ln嶺e

restrain重submerged－arc　mu玉tipass　cracklng　tests，　while　fbr　the　com搬ercial　wire

numerous　transverse　cracks　were　obsewed　in　the　bead　surface　even　at　the　preheating

temperature　of　125℃．　As　a　res縫1t　of之his　study，　it　has　been　demons重ra重ed　that　the

preheating　temperature　required　fbr　the　same　strength　level　were　qui重e　diffbrent　with　the

modification　of　microstructure　through重he　change　in　chemical　composition．　Increase　ln

tensi玉e　strength　is　not　necessari玉y　re玉a£ed　to　a　decrease　in　the　res量s重a簸ce　to　cold　cracking．

§．co羅d鵬量。麗

It　has　been　shown　that　ch鍛ges　l簸　alloy　design，　and　hence　composition　and

microstructure，　ca難be　employed　to　produce　hlgh　strength　weld　metal　wi重h　improved

resistance　to　cold　cracking．1t　has　been　f㍊rther　demonstra重ed　tha重wdd　metal　of　tensile

strength　over　800Mpa　could　be　deposited　with　m轟pass　welding　even　at　room

temperature．

R㊧艶罫e鶏ce

［1］N．Okuda，ε孟　α1：Hydroge難induced　cracking　susceptibility　in　high　streng毛h　steel

weld　me重a1，　Welding　Jouma1，66（1987），　No．5，　p．141s

［2］K．Hiraoka，ε乙　αた　Perfbrmance　of　we玉ded　j　oint　using　low一宅empera重ure

transfbrmation　welding　cons纏mable，　The　4th　Ultra－steel　Workshop，　Ja簸．（2000），

TsukubaJapan

［3］1．K．　Pok難od鍛yaθ孟αZ：Tec㎞010gy　and　metallurgy　methods　fbr　decreasing

di飾sible　hydrogen　content，　Weldlng　i蟹he　World，43，（1999），　No。4，　p．2
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亙．乳離重ガod駿C重貢0瀬

The　applications　of　high　tenslle　strength　steels　are　expanding　in　corサunction　wi重h　the　need　of

larger　structures，　due重。　adva薮tages　of　this　type　of　steel　such　as　decrea．sing　Plate　thickness，

reducing　co即onents　weight　and　increaslng　allowable　stress．　Most　of　the　structures簸eed

weldi簸g　to　assemble；therefbre，　it　can　be　sald　that　the　advance撚ea重in　welding　technology　as

well　as　ln　steel　production　technology　has　conthbu重ed　to　the　devebpme鑑in　high重enslle

strength　steels　and　extensive　apP1量cations．

　　It　was　1951when　a　bw　hydroge燕covered　electrode　was　developed　and　used　in　Japan；that

圭s，it　has　passed　half　a　century　since　the　year　of　development　of　the行rst　high重ens童1e　strength

steel　welding　consumable．　This　report　reviews　this　history　of　development　and　improvement

in　welding　consumables　fbr　hlgh　tensile　strength　s£eels，　centerlng　o鍛s£eels　of　780N／mm20r

higher　classes　ffo斑three　points　of　view：higher　tenslle　strength，　hlgher　irnpact　tough難ess　and

higher　resistance　to　crackl難9．

　　In　addltion，　f～）r　a　recen重top量。，　characteris重lcs　of　the　HT950　class　weldlng　consumables　fbr

penstock　that　were　developed　by　reducing　oxygen　content　of　weld　metal　to　improve　lmpact

toughness　are　also　discussed　in重his　paper

2．むeve艮opme顯t鋤d亘叩rove川棚for　H貢幽er恥鵬亘藝e　S重re蹴9漁

　　Steel　plates　have　been　improved　imensile　s重rength　with　contro難ed　Pcm　values　by　properly

designing　chemical　compositio難and　by　using　l無novated　steel　production　technolog｝へTens量le

strength　of　weld　metal　has　been　improved　by　properly　a（恥sting　chemical　composition　in

鐙ost　cases　because　the　hea．t　treatme登t　of　quench量ng　and　tempering　as　fbr　steel　is　not　aPP至ie（圭．

　　騒9腿re丑shows　tensile　strength　as　a　fhnction　of　carbon　equlvale簸t　of　weld　metal　by　a　low

hydrogen　covered　electrode．　It　reveais　that　an　increase　of　tensile　strength　of　weld　meta互

significantly　depends　on　alloying　eleme競s．　The　carbon　content　of　weld　metal　is　con宅rolled

generally　at　approxlmately　O，09％or　lower　levels　in　order　to　minimlze　the　susceptibili重y重o

hot　cracking　and　assure　impact　toughness；thus　the　tensile　strength　is　ensured　by　alloying　wi重h

other　elements　such　as　Mn，　Cr　and　Mo．　The　composltional　fbrmula　of　welding　consumables

負）rHT780－HT950　steels　is　C－Si－Mn－Ni－Mo　type　or　C－Si－Mn－Ni－Cr－Mo　type　ln　general．　The

amoBnt　ofNl　is　determined　taki獄g　into　account　impact　toughness　requirement　and　permlssible

material　cost．

3．嚢）eve昼。耳｝me簸重畳顧d亙m夢rove脚le薮叢藪）r　Hig恥er亘髄璽》ac重り［b腿9匿翻㊧ss

　　Wdding　consumables　fbr　HT6100r　lower－strength　steels　ca獄be　improved　in　impact

toughness　by　addi最g　both　Ti　and　B，　thereby　re伽ingもhe　fもrritic　microstmcture；however，　this

technlque　is　ineffbctlve　fbr　welding　consumables　fbr　the　higher－strength　steels　that　exhiblt　a

bainitlc　or　marte麹sltic　mlcrostnlcture．　Therefbre，　impact　toughness　of　the　weld　metals

搬atching　higher－strength　steels　has　been　improved　by　addi貧g　Nl　that　stre簸gthens　the　matrix．

For　fhrther　lmprovement　of　lmpact　toughness，　the　low　C－high　Ni重ype　weld　metal　wlth

minimized　oxygen　conten重has　been　a　solution　that　strengthens　the　matrlx　ofthe　weld　meta1．

　　It　had　been　believed　that　approximately　300ppm　of　oxygen　conte飢was　the　lowest　limit　fbr

weld　metals　by　shielded　metal　arc　welding　and　submerged　arc　weldi麺g；however，　recently，　it

ls　reported　that　the　new　technlque　has　reduced　the　oxygen　conte飢of　weld　metal重0200ppm　or
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10wer　levels　to　develop　the　welding　consumables　fbr　HT950　steel　penstock　F藍gwe　2　shows

absorbed　impact　energy　as　a　fUnction　of　oxygen　content　of　weld　metal　by　shielded　metal　arc

weldlng［1］，　which　exhibits　a　marked　lncrease　in　absorbed　energy　with　the　oxygen　level　of
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瑠．B｝eve蓋opme瞬蹴d頁岬rove磁e就董n　Resis紬ce重。αack藍簸9

　　F量g麗re　3　shows　test　results　of　Restraint　Multl－pass　Welds　Cracklng　Test　by　using　a重hick

plate　and　submerged　arc　welding　consumables　fbr　high　tensiie　strength　steel［2】，　wlth　the

testing　variables　of　tensile　strength　and　dif撫sible　hydrogen　con重ent　of　weld　metal．　It　reveals

that　preheat　and　interpass　temperature　to　prevent　cracking　can　be　decreased　with　lower

diffUsib韮e　hydrogen　or　lower　tensile　strength　weld　metals．

　　Based　on　the　test　results　shown　in　Fig．3，　reducing　hydrogen　content　and　designing　proper

tenslle　streng重h　fbr　welding　consumables　have　been　researched　to　improve　resistance　to

cracking．　For　submerged　arc　welding烈uxes，　the　bonded　type　flux　con重aining　carb◎nates

reduces　hydrogen　content　to　1。Oml／100g　by　the　gas　chromatographic　method；therefbre，　this

重ype　o田ux　is　ma認y　used　i益welding　high　tenslle　strength　steels　ofHT7800r　higher　classes．
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Fig，3Critical　preheat　a丑d　interpass　tempera重ure　as
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Tensi玉e　s毛reng｛h・f　weld血etal（N／㎜12）

　A：10434074
　B：965－1016

　C：875－920

　D：805－844

　E：755－778

Re責℃R・e灘lces

［11Hara，　et　aL，王mprovement　of　Toughness　of　W61ding　Consumables　fbr　HT950，　Symposium　on　Wdding

　　Struct㎜’e，‘97　Lecture　Paper　Collec重ion，　PP44－47．

1210kada，　e重al．，　Hydrogen　Induced　Cracking　Susceptibili取of　W61d　Metal，　HW－No．11－iO72－86（1986）
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Ef皿ect　of　Argon　Ion　Bombardment　on　Diffusion　Bonding　of

　　　　　　　　　　　SUS304L　Stainless　Steel　and　Pure　Iron

　　　　　　　　　　　　　　　A．Wang，0．　Ohashi，　M．　Aoki　and　N　Yamaguchi

　　　　Graduate　School　of　Science　and　Tbchnology，　Niigata　University，　Japan

1．　Introduction

Di飾sion　bonding　has　a　problem　fbr　the　large　defb㎜ation　of　the　bonded　joints　in　bonding

process　because　the　bonding　is　carried　out　at　a　high　temperature　and　with　a　high　pressure．　It

has　been　desired　that　the　bonding　temperature　is　lowered　and　the　applied　pressure　is　reduced

負）rthe　dif鉱sion　bonding　process．　Ion　bombardment　treatment　fbr　the　bonding　surface　is

considered　to　be　all　effbctive　method．　It　has　been　reported　that　it　is　possible　to　make

micro－bonding　of　similar　and　dissimilar　materials　at　a　room　temperature　after　the　ion

bombardment　treatment［1－2］，　However，　it　is　not　clear　about　the　effbct　of　ion　bombardment

treatment　fbr　the　diffUsion　bonding　of　various　materials　yet．　In　the　present　study，　the　effbct　of

argon　ion　bombardment　on　diffhsion　bonding　of　SUS304L　stainless　steel　and　pure　iron　were

investigated，

2』xperimental　methods
SUS304L　stainless　steel　and　pure　iron　rods　with　12　mm　in　diameter　were　used　in　this　study．

Faying　surface　was　prepared　by　lapping　method，　and　the　roughness（Ry）was　about　O．1μm．

The　specimen　surface　to　be　bonded　was　bombarded　fbr　20　min　by　argon　ion　beam　with　2．1

kV　accelerating　voltage　and　20　mA　ion　current．　The　incident　angle　ofargon　ion　beam　was　10。．

Af㌃er　an　ion　bombardment　treatment，　the　specimens　were　j　oined　in　a　vacuum　of　about　1×104

Pa．　Bonding　pressure　applied　to　the　specimens　were　2．O　kN　fbr　SUS304L　stainless　steel　and

600Nfbr　pure　iron，　respectively．　Holding　time　at　bonding　temperature　was　20　min．　The

mechanical　properties　of　the　bonded　joints　were　evaluated　by　the　tensile　tests　using

AG－250KNG　autograph　testeL　The　tensile　velocity　of　1㎜／min　was　used．　The　obsewation

of　the　ffactured　sur魚ces　and　the　analysis　of　the　inclusion　were　carried　out　using　JSM－6400

scanning　electron　microscopy（SEM）equipped　with　JED－2110　energy　dispersive　X－ray

microanalyzer（EDX）．

3．Results　and　discussion

　　Figure　l　shows　the　results　of　tensile　strength　fbr　the　SUS304L　stainless　steel　with　two

dif掩rent　surfhce　treatments　by　argon　ion　bombardment　and　no　bombardment．　The　tensile

strength　of　j　oints　increased　with　an　increasing　in　bonding　temperature　fbr　both　treatments・

The　joints　using　the　ion　bombardment　treatment　could　be　bonded　at　600℃，　but　the　bonds

could　not　be　fbrmed　until　700℃fbr　j　oints　with　no　bombardment　treatment．
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　　In　order　to　investigate　the　e旋ct　of　argon　ion　bombardrnent，　the　ffactured　surfaces　of　the

joints　were　observed　by　SEM．　Figure　2　shows　the　f｝actured　surfaces　of　the　joints　bonded　at

1000℃．For　the　joints　by　argon　ion　bombardment　treatme槻，　the　ductile　f士actured　surface　and

very　small　amou且t　of　the　inclusions　at　the　f㌃actured　surface　were　observed．　For　the　joints　of

no　bombardment　treatment，　the　small　dimples　at　the　ftactured　surface　and　the　numbers　of　the

i員clusions　in　the　dimples　were　seen．　The　EDX　analysis　indicated　that　the　main　of　inclusions

was　oxide倉om　the　condensed　surface負1m．　Figure　3　shows　the　re1ationship　between　inclusion

ratio　at　the倉actured　surface　a亘d　bonding　temperature．　It　indicates　that　ioll　bombardment

treatment　is　effヒctive　to　clean　the　bonding　surface　and　reduce　the　iτ1clusions．
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bombaぎdmcnt　treat擶ent，

　　On　the　other　hand，　to　investigate　the　e驚ct　of　ion　bombardment　on　the　various　materials，

the　tensile　tests　and　the倉actured　surface　observations　fbr　pure　iro蕪were　carried　out。　The

results　showed　that　there　was　the　simi互ar　te簸dency　with　the　SUS304L　stainless　steel　j　oiRts，　i．e．

the　ion　bombardment　treatment　was　also　effbctive　to　lower　the　bonding　temperature　and

reduce　the　inclusions　at　the　bonding　interface　fbr　the　pure　iron　joints，　However，　the　bonding

properties　betwee鷺the　SUS304L　stainless　stee互and　pure　iron　were　diffbrent　Figure　4　shows

the　comparison　of　jo玉nt　e岱ciency　betweemhe　SUS304L　stain玉ess　steel　joints　a盤d　pure　lron

joints　by　argon　ion　bombardmenUreatment。　As　SUS304L　stainless　steel　has　more　active

element　such　as　Cr，　the　bonding　surfaces　are　polluted　again　afモer　sputter－cleaning，　and　a　litt正e

inclusio鷺s　are　fbrmed　at　the　bonded　interface．　Therefbre　dif飯sion　bonding　prope1すies　of

SUS304　s宅ainless　steel　is　infbrior　to　those　of　pure　iron．

4．Co薮。互秘sio盈夏s

　　Efi飴ct　of圭on　bombardment　on　diffUsion　bonding　of　the　SUS304L　stainless　steel　and　pure

iron　was　investigated．　The　results　obtained　are　shown　as　fbllows．

1．Ion　bombardment　treat！nent　is　eff¢ctive　tG　dea且the　bonding　surface，　reduce　the

precipitates，　and　results　in　lowering　ofbonding　temperature．

2．Di飾sion　bonding　pr◎pert童es　ofpure　iron　is　excellent　to　those　of　SUS304・stainless　steeL

Re艶reヨ亙ces

［1］Suga，　T．，　Takahashi，　Y，　Takagi，　H．，　Gibbesch，　B．　and　E1ssner，　G．，　Acta　Meta1L　MateL，

40（1992），SuppL，　pp．133－137．

［2］Takagi，　H：，，　Maeda，　R．，　Hosoda，　N　and　Suga，　T．，　Jpn．∫．　AppL　Phys．，38（1999），　pp．

1589－1594．

［3］Ohashi，0，，　Tanuma，　K．　and　Kimura，　T，　J．　Jpn。　We正d．　Soc．，4－1（1986），　pp．53－59．

［4］Ohashi，0．　and　Meguro，　S．，　MateL　Trans．，　JIM，38（1997），　No．9，　pp．801－805．
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丁恥eS蓋9蝕漁cance　of　So麓e服ed　HAZs藍醜

　　　H藍9恥S蓬re麗9蓬h　S甜UC舳r我且S重ed§

　　　HGPisarski　and　R　E　Dolby，　TWI，　UK

1。　　　　亙鍛｛roduct蓋0殖

The　fbatures　and　characteristics　of　HAZ　softenillg　have　bee鷺well　described　by　Denys［1］and

Lundin［2］．　Such　zones　can　show　hardness　drops（△HV）fセom　pare凱plate　levels　of　up　to

～401｛V，bu毛the　act礒al△HV（iepeads　on　the　detai至ed　chemis重ry　and　processing　route　of　the　steel

while　the　softened　zone　width　is　determined　by　the　welding　process　and　procedure．

There　have　been　fbw　publlshed　investigations　which　have　studied　the　f亡acture　toug㎞ess　ofHAZ

softened　zolles．　A　key鉛ctor　which　mus£be　considered　is　the　degree　of組ismatch　in　strength

between　the　weld　deposi重and　the　parent　steel，　because定his　can　influence　both△HV　and　the

constrain重on　the　softened　HAZ　during　test　or　service　loading．

Twl　and　Ewl　have　recently　managed　a　study　on　s重rength　mismatch　in　a　550　MPa　QT　steel

which　showed　signi負cant　HAZ　softening　fbllowing　submerged　arc　welding．　Diffbrent　mismatch

ratios　between　the　weld　deposit　and　pare溢mαal　yield　strength　were　achieved　by　varying　the

weld　deposit　strength　level　fbr£he　same　parent　s重eeL　CTOD　and　m面一wide　plate　tests　were　used

to　measure£he　HA21　toughness　fbr　the　diffもrent　mismatched　conditions．

In　this　paper　the　toughness　data　are　used　to　ca互culate　maximum　allowable　hoop　stresses　in　a

notiona｝pipe　made含om　550　MPa　QT　steel　containing　a　re免rence　HAz　naw．　This　is　done　by

employ｛ng　improved　Baw　assessmenゆrocedures　which之ake　into　account　stre且gth　mismatch，　a

recent　developrne員t　of　BS　791G：1999．　The　interac重io籠between　HAZ　toug㎞ess　a薮d　mis鰍ch　is

presented　in　te㎜s　ofthe　maximum　allowable　hoop　stress．

2．　琶xperime漁l　Work
The　roller甲enched　and　tempered　plate（Table　1）was　submerged　arc　welded　at　2．4kJ／mm　and

PWHT　at　5800C　fbr　one　hour．　Two　sets　of　consumables　were　used　to　produce　pa且els　showing　a

mismatch　of　weld　metal重。　paren重plate　yield　strength　of　O．65　（undemlatch）and　1．51

（overma重ch）．　Hardness亀raverses　showed　sigllificant　HAZ　sof毛ening　with△HV～45　HV　10．

Tab蓋e　1 chelnical　analysis　of25mm　thick　parent　pIate（R．QT　501）（elements　in　wt％）

C Si Mn P S Cr Mo Ni A1 Cu V
0．11 0．28 129 0，012 0，003 0．02 0．18 0．01 0，022 0．01 0．05

Surface　aotched　25mm　square　SENB　specimens　to　BS　7488：Part　21997　were　tested　over　a　range

of　tempera膿re，　with　the　fatigue　crack　tips　sited　in　the　HAZ　fbr　both　the　unde㎜atched　and

ove㎜atched　welds．　Critical　crack　mouth　ope曲g　displacement　estimates　were　used　to　calculate

Jand　K」，　and£hen　CTOD　values　at毛he　initiation　off飴acture　was　estimated　fセom　J，　taking　strength

mismatch　lnto　account．

Welded　specimens　of　100mm　width　and　485mm　length　were　produced　with　semi　elliptical

surface　notches　which　were　grown　by　fatigue　into　the　HAZ。　These　precracked　mini－wide　plate

specimens　were　tested　at－700C飴r　the　unde㎜atched　and　ove㎜atched　conditions．

Metallographic　sections　were　used　to　confi㎜the撚tigue　crack　tip　Iocations　iR　all　CTOD　and

rnini－wide　p正ate　specimens．

3．　　　　　Resu疑s

The　sαrfaced　notched　SENB　tes℃data　are　showll　in　Fig．1．This　shows　that　the　ove㎜atched　weld

gave　lower　HAZ　toughness　val“es　than　the　undermatched　weld．　Despite　the　sca電ter，　an　upwards

shi負in　transitio獄temperature　of　around　500C　is　apparen重．　This　was　confirmed　by　a　toug㎞ess

distribution　analysis　of　K」data　to　find重he　50t1竃percentile．　The　results食om　the　mini－wide　plate

乞est　specimens　are　also　plotted　in　Fig．1　and　co濾㎜the　lower　HAZ　toug㎞ess　of　the

ove㎜atched　weld．
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Some　through－thickness　notched　HAZ　toughness　tests　per釦㎜ed　at　EWI　on　similar　welds

suppo貫ed　the負nding　that　weld　strength　overmatching　gave　the　lowest　HAZ　toug㎞ess　values．

4．　　　　DiSCUSS量on

Three　mismatch　situations　can　arise　in　TMcP　or　QT　steels：

（a）　　the　weld　deposit　undemlatches　ln　s重rerlgth　both　the　HAZ　and　parent　stee1

（b）　the　HAZ　unde㎜a重ches　in　s重reng齢oth重he　weld　deposit　and　the　parent　steel

（c）　the　parent　steel　unde㎜atches　in　strength　both　the　HAZ　and　weld　deposit

The　experlmental　work　described　covered　si撮a重ions（a）and（b）alld　situation（b）gave　the　worst

case　HAz倉ac傭e　toughness．　In　rela£ed　work，　Harrison［31　used　a　700MPa　QT　steel　and

situation（c）showed　a　higher　HAZ　toug㎞ess　than　situation（b）．　Thus　situation（b）will　give

lowest　measured　HAz鵬9㎞ess　in　welded　TMCP　or　QT　steels　because　strain　conce貧trates　in

重he　so負ened　HAZ　at　tips　of　HAZ　flaws　leading重。　a　lower　cleavage　resistance　and　higher

重ranSltlo虚emperature．

Taking　a　notiona1900mm　diameter　pipe　with　wa11　thickness　25mm　and　the　yield　strength　and

HAz倉acture　toug㎞ess　data肋m重he　550　MPa　QT　steel，　the　maximum　allowable　hoop　stresses

fbr　an　axial　refbrence　flaw　4mm　deep　x　50mm　long　were　calcula重ed　R）r　a　service　temperature　of

－400C，

The　maximum　a恥wed　hoop　stress飴r　the　ove㎜atched　weld　is　613MPa　and　higher　than　tha価r

the　unde㎜atched　weld　at　419　MPa　despite重he　HAZ行acture£oug㎞ess　being　lower．　Thus，

whilst　local　HAZ　so負ening　can　result　in　a　sig面cant　reduction　in丘acture　toug㎞ess　in

ove㎜atched　welds，　the　de魚ct　tolerance　is　no重necessarily　compromised　because　ove㎜atching　is

beneficial　to　plast呈。　collapse　resistance．　However，　the　sensitivity　ofthis　analysis　to　the　measured

HAZ　fねcture　to雛ghness　m縫st　be　emphaslsed．　The　maximum　allowable　hoop　stress　falls　sharply
as　the倉ac斑re　toughness　reduces　below　about　120　MPa　mo5（Fig．2），　and　illustrates　that貸acture

rather　than　plastic　collapse　wo疑ld　then　become　the　dominant　failure　mode．
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5。　　　　《＝＝0髄C蓋秘S雲ons

㊥　　The　ove㎜atched　weld　deposit　gave　the　lowes重measured　HAZ行acture　toug㎞ess　in　bo癒

CTOD　and　mini－wide　plate　tes｛s，

⑭　　The　lower　HAz　toughness　in　ove㎜atche4　welds　in　TMCP／QT　steels　does　not
necessarily　compromise　the　defbct　tolerance　in　structures　such　as　pipelines　where　plastic　collapse

is　the　dominant　failure　mechanism．　However，　defbct　tolerance　depends　on　the　measured　HAZ

toughness　value　and　can飴11　rapidly　as　HAZ　toug㎞ess　is　reduced．
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T麺e：E∬ec辻of璽e加重e　Gra聖誕S董ze錨“亙mp灘熊y　E廻eme甑重s　o龍曲e

Grow曲of　Pr藍m麗y　A鵬辻e限月重e叢説恥e麗．AZ　of　S重ee且s

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Z．Tian，　G．　Zou，　C．　Re，　X．　Zhang．

　　　　　　　　　　　　　　　Cen重ral　lron　and　Steel　Research　Instlωte，10008】BeUing，　Chlna

Abstrac重

　　　　The簸ew　generation　s毛eels　are　characterized　ofukra－fine　gralned　str魏。｛ure　and　high　cleanliness．　This

will　dramatically　enhance　its’mechanical　properties．　However，　the　properties　in　a　welded　joint　can

hardly　be　malntained　beca疑se　ofgrain　coarsen播g沁the　HAZ．　In毛hls　paper，　the　ef琵。重off語rrite　graill　slze

and　lmpurlty　elernents　on　the　growth　ofprlmary　austenite　in　the　HAZ　was　studied．

　　　　Alow　carbon　steel　was　a熟翁ealed　at　900QC　wlth　dif艶rent　holding　hmes　to　generate　sar叩les　of

dif艶rent　fヒrrite　gra沁sizes．　These　samp】es　were　exec凱ed　to　weldi益g　thermal　cycles　to　study　the　ef琵ct　of

免rrlte　grai難size　on｛1、e　gヨ・owth　ofprimary　austenite　in　t卜e　coarse　grained　zone（CGHAZ）．

　　　　Three　group　of　test　steel　plates　of　8　mm　Ihickness　with　respec£ively　dif飴rent】evels　of　oxygen，

nltrogen　a難d　s醒fUr　conte凱were　prepared　to　study　t熱e　effセct　of　lmpurlty　elel｝｝ents　on　the　growth　of

primary　auste難ite　in　the　CGHAZ．　Table】lists　the　chemlcal　compositlons　ofthe　test　steels：

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Table　l：Chelnical　colnposit量ons　ofthe　test　stee璽s

Steel C（％） Sl（％） Mn（％） P（ppm） Al（ppm） S（PPm） TO＠m） N（ppm）

S－10 0．15 0．30 1．41 ＜1G 210 掌 28 38

S－20 ω5 030 1．30 ＜10 220 21｝ 20
縛

S－30 0．14 0．31 L38 く10 230 37 19
卿

S－50 Gj4 0．28 L33 く10 170 鱒 21
謄

S－100 0．B 0．26 1．33 ＜10 170 董緯 19
一

N一｝0 0．13 037 L30 く10 ＜100 6 20 蓋｛｝

N－20 0．14 036 L36 く】0 くioO 12 15 緬

N－30 0．i2 0．27 1．40 く10 120 12 16 37

N－50 0．14 0．33 】．35 く10 ＜100 8 17 ？3

N400 0．13 0．26 1．32 く10 ＜100 6 15 箋2｛1

0－10 0．i2 030 L42 く10 240 l
l 鷲 40

0－20 0．12 0．27 1．40 く10 180 12 雑 璽

0－30 0．12 0．22 L37 ＜10 140 10 藩2 一

0－50 0．ll 0」7 1．37 ＜10 150 12 鷲 一

0－70 0．12 0．28 1．47 ＜10 100 6 73
鱒

0－100 0．14 026 1．21 く10 100 8 葺総 一

　　　　The　ef免。重off6rrite　grain　size　on輩he　growth　ofpτilnary　austenlte　ln　the　HAZ　is　shown　ln　F｛g．　L　It

can　be　seen　that　the　grow毛h　of　prll｝1ary　austenlte　in　the　HAZ　becomes　severer　wi重h£he　decrease　of

紀rrite　grain　slzes　ln　the　base　metal。　This　means　that　the　ult！a－fine　gra恥ed　steel　ls　more　pro轟e　to　HAZ

gra｛n　coarsening．丁熱is　co魏ld　be　explalned　by　the　decllnation　of　Ac3　and　Ar3　temperature　with

decreaslng免rrlte　graill　slze，　which　resulted　in　a　longer　exls£lng　tirne　of　growing　at　high　temperature．

For　the　same　reaso難，　the　HAZ　with　finer　fbrrite　grain　size　is　also　wide乳

　　　　The　effbct　of［0］，　S　and［N］co轟tent　are　respectively　show琵i轟Fig．2，　Fig．3and　Fig．4，　where

T8／5　is　the　cooll轟g　time　fピom　800　to　500。C　As　shown　ln　Fig．2，　the　primary　austenite　graln　size　in　the

HAZ　decreases　wlth　the　decrease　of　oxygen　conte鶏t．　When　nitrogen　colltent　is　less　than　73　ppm，　the
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austenlte　grain　size　decreases　with　nitrogen　con｛en重as　welL　With　sul印篭，　there　ls　a綴ming　Po沁t・Whell

sulfUr　content　is　hlgher重han　42　ppm，　the　size　of　HAZ　austenite　decreases　with　sul蝕con£ent．　When

sulfUr　co難te航ls　lower　than　42　ppm，　however，亀he　slze　ofHAZ　aus£enite癬creases　wlth　sulfUr　content．

　　　In　ge難eral，　higher　cleanlless　reta叢『ds　phase　transfbrmatlon，　and　hence　retards　graln　coarsening　in

the　HAZ．
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重臨㊧U盈琶盈r窪目獲～量鶴eG置r隷藍聡edS重㊧eRW㊧盈d麗e鍛重

JoongGeun　Ybun　and　TaeDong　Park

Hyundai　Industrial　Research　Insti撫te，　Hyundai　Heavy　Ind．　Co．，　Ltd．

　　　　　　　　　1Jeo簸ha－Dong　Dong－Gu　Ulsan，　Korea　682－792

璽」臆rod麗ct童樋

　　　New　structural　steels　characterized　by　high　streng重h，　high　toughness　and　good　weldability

have　been　developing　in　order　to　support　the　i面astructure　of並coming　modem　socie重y［1，2］．

Abasic　approach　fbr　developing　the　steel　is　to　refi頁e　the　grain　size　down　to　f奪w心乱with玉ean

che国辱ical　compositio鍛．　The　developing　steel　is　then　called　a負ne　grained　steel　or　u韮tra－f玉ne

grained　stee1（hereaf竜er　it　is　noted　as　UFGS．）．　Wdding　causes　remarkable　changes　in　both　the

microstructure　and　the　mecha獄ical　properties　ofthe　parel蔵t　material，　resu1重ing　in　the　fbr恥ation

of　a　heat　affをcted　zone（HAZ）a（寿acent　to　the　weld　metai．　A　typical　fヒature　at　the　UFGS

weldment　is　the　HAZ　sof竜e難ing，　which　resu玉ts　in　a獄oticeable　reduc重ion　of　tensile　strength　of

the　weldment［3］．　The　pu暮）ose　of　this　study　is重。　eva沁ate　the　e饒ct　of　heat　i叩ut　on　the

properties　of　a　600MPa　grade　UFGS　weldment，　in　pa貫icular　tensile　strength．　Based　on　this

res“lt，　a　guideline　fbr　welding　wiH　be　established　fbr　minimizing　the　HAZ　sof㌃ening　of　the

UFGS．

2．鼠xper蓋簸｝e罫豊重

　　　A12mm重hick　600MPa　grade　steel　was　used，　which　mainly　consisted　of　very伽e　grained

免rrite　of　average　about　5脚in　size．　With　m勾or　chemical　compositions　of　O．1C－0．26Si－

15Mn，　the　steel　was　made　experimeRtally　under　the　controlled　rolling　and　accelerated

cooling　techno玉ogy．　In　order　to　evaluate　the　effbct　of　heat　input　on　the　properties　of　the　stee韮

weldment，　FCAW，　SAW　and　laser　weIding　were　perfbrmed　withouやrehea重ing　in　a　heat　inpu重

range　of　6－30　kJ／cm．　The　heat　inp糠t　va1ue　fbr　laser　welding　was　the　appare捻t　value（1aser

power／welding　speed）。　For　laser　weldi難g，負11er　metal免eding　tec㎞ique　was　employed　in

order　to　improve　weld　me重al　toug㎞ess．　The　welding　consumables　used　were　the　600MPa

grade　commerclal　prodRcts　selected　by　the　G－BOP　test．　Mechanica至prope震ies　of　the

weldment　were　evaluated　by　hardlless　measurement　and重ransvefse　tensile　test。

3．R£s腿難S箆簸dD量SC腿SS量0簸

　　　Fig，1　shows　the　hardness　distributions　along　the　UFGS　weldmen重s　as　a釦nctio貧of　hea重

input．　Compared　with　the　base　meta1，　a　region　having　lower　hardness　va1慧es　a重the　HAZ　are

負）und，　the　so－called　HAZ　so負ening。　Th玉s　resulted　in　the倉acture　at重he　HAZ　durir隻g　the

transverse　tensile　tes重of　the　UFSG　weldmen重．　The　tensile　strength　of　the　each　weldmen重was

clearly　lower　tha簸that・of　the　UFGS．　The　HAZ　softening　may　be　associated　with　a　slow

coollng　ra重e　after　welding，　which　can　deprive　the　base　metal　of　the　accelerated　cooling　e銑ct

Fig．1　a互so　indicates　tha重the　degree　of　the　HAZ　soRe簸ing　is　a魚nc重ion　of　welding　heat　input

aPPlied．

　　　horder　to　increase　the　cooling　rate　after　welding，10w　heat　input　welding　tec㎞iques　such

as　high　speed　and　laser　welding　has　been　applied．　Hardness　measurements　along　the　high

speed　FCA　weldment　and　the　laser　weldrnent　showed　that　all　the　HAZ　were　harde簸ed．τhe

飴ilure　at　these　weidments　during　the　transverse　tensile　test　occurred　a重the　base　metal．　The

toughness　values　of　their　weld　metal　and　HAZ　were　quite　satisfactory．
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　　　Fig．2　shows　the　effbct　of　heat　input　on　the　tensile　strength　of　the　12mm　thick　UFGS

weldment．　The　tensile　strength　of　the　UFGS　weldment鉛㎜ed　by　either　high　speed　or　laser

welding　technique　is　higher　than　that　of　the　other　weldments　and　is　enough　to　satisfシthe

target　value　of　600MPa．　It　is　therefbre　very　important　to　keep　the　welding　heat　input　less　than

about　10kJ／cm　in　order　to　suppress　the　HAZ　softening　fbr　the　12mm　thick　UFGS．

4．Conclusions

　1．Atypical　fbature　at　the　UFGS　weldment　is　the　HAZ　softening，　which　can　reduce　the

　　　　tensile　strength　ofthe　weldment　less　than　that　ofthe　UFGS．

　2．For　suppressing　the　HAZ　softening　at　the　12mm　thick　UFGS，　it　is　recommended　that　the

　　　　weldillg　heat　input　should　be　less　than　about　l　OkJ／cm．
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Ch田：acteristics　of　HAZ　of　Ultra－Fine　Grained　Steel　hl　Arc　Welding

　　　　　　　　　　　　R．Ito，　T　Nakamura，　and　K．　Hiraoka

　　　　　　　　Joi㎡ng　and　Interfa㏄Research　Group，　N【MS，　Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　　　KKasugai

　　　　　　　　hte伍gent　Materials　Research　Group，　NIMS，　Japan

且。㎞罐聡C纐0簸

　　Utra－fi嶽e　g；raぬed　steel（UFGS），　which　was㎞αeased　f釦om　400MPa　to　800MPa　by　grahl

ref血ement，　has　been　develo脚［1］．　The　so食e1血g　regio簸，　howeveろwas（㎜e曲the　we1曲g　HAZ　of

UFGS．　h　order　to　mi㎡mセe　the　softeni簸g　region，　an　ultra－nalrow　gap　GMA　wel（㎞g（UNGW）has　been

devdoped　as　a㎞gher　ef厳dency，　lower　heat㎞put　wcld血g　pr㏄ess［2】．　Then，　the　width　of　HAZ　can　be

血2：ed　to　wi舳1－2】㎜．

　　horder　to　ob㎞ほgood　jo鳩by　UNGW，　it　is㎞po貢ant　to　s蝕dy　the　HAZ（血araαedsti（おof　UFGS．

h堀spaper，癒e　miαos㎞（加res　at　HAZ　are（Hscussed　mder　a　rapid　heating　a蕪d　coo㎞g　as出e　UNGW．

2。We昼d養盤9欝縦ess最）r麗搬鱒竃㎞e　g舳e通s琶ee套

　　Table　l　shows　chemical　compositlons　of　the　UFGS，　whi（ぬconsists　of　a　f診】㎡te　phase　with　a　grahl

size　of　less　than　1　μm　aBd　f血e　pa：rtides　of　Fe3C　as　show丑血Fig．1．　In　UN㎝process，　the　arc

distrlbution　alo熟g　groove　waHs　with　groove　gap　of　less　than　5㎜ca懇be　cont⑩Ued　by　using　low

倉equency　pulse　c㎜ent　wavefbm玉as　shown　in　Fi呂2．　The　adaptab互e　wel（㎞g　con（五tions　can　be

dete㎜ined　f『om　the　wむe－me1血1g　numerical　s㎞ula丘on，　because　there　are　many　weldhlg　pa㎜ete茎s血

血is　welding　pro㏄ss．　Two　pass　welding　under　alc　current　35GA，　welding　speed　7。5㎜n／s　and　groove　gap

5㎜were（調out舳19㎜面。㎞ess．
3．Res賑艮鱈a脳丑面s《毘賂s養。鵬

　　Acl　and　A偽temperat環es　were　measured　by　a　program－oontroHed　high－fヒequency加duc罎on

heat㎞g　appa㈱s（modi丘ed　Fo㎜aster－B．　The　p眺te搬1児ra㈱s沁the　HAZ　were　esdmated　by血e㎜謡

oondu（ガon　theory　re髭rr泌g　to　posi亘。旦s　of　fUsion㎞e　and　Ac1［3］as　plotted　hl　Fig．3．　Est㎞ated　peak

tempera厩e（soHd㎞e）showed　good　agreemen魯wit舳e　measured　resul給（△）．

　　The　hardness　distdb臆on　of　the　welded　joint　was　shown　in　Fig．3．　It　was負）und　that　the　so負e㎡ng

zone　ex給ted　in　the　range　that　the　peak　tempera雛eエ滋sed　between　980K　and　1150K

　　The　schema丘。避ustra罎on　of　miα℃structures㎞the　peek　tempcrature　ra丑ge　between　980K　a簸d

1，150K　is　summa酒zed撫Fig．4．　The　microstm（加res　heated　below　1150K（Aω）were　mahlly　polygonaI

飴㎡te，　a最d　the　hardness　h｝this　zone　of　HAZ　was　lower　thaa　that　of　the　base　metal．

　　hthe　sta重e　heated　just　above　the　Acl　temperature，　the　Fe3C　shghtly　dissolved　and　then　austenite（γ）

was魚㎜ed叙ound　Fe3C　Dudng◎oo㎞g加m　Acl　tempera㈱，血e　polygo謡飴㎡te　aRd　Fe3C　were

最）㎜ed，　and　f6㎡te　grahl　was　a㎞ost　the　same　sセe　of　UFGS　although　the　hardness　b㏄ame　Iowe薫

　　h｛he　s桧te　heated　be榊een　Acl　and　Ac3　tempera鮫e，血e　auste㎡te　wお勧㎜ed　am㎜d　Fe3C，　but甑e

Fe3C（践d黛ot　completely　dissolve．　Du蜘g　coo㎞g負om出e　peak重emperature，重he　austenite　tra嚴s丘）rms　to

the　polygona匙㎡te　and　M－A　cons儘ue璃and｛hen重he　R）3C　and　M－A　constitue磁were　observed　at　room

temperat㎜le．　Fe㎡te　gfai簸s元乙e　in（ユeased　h｝1－2繕m．

　　hthe　region幡ed　to　Ao　temperature，　the　polygonal　fb㎡te　and　Ia壌e　amoun重of　M－A　oonstituent

wefe　fbr磁ed．　The　hardness　was　not　high　because　the　fb譲e　grain　s紘e　b㏄omes　largeエ

　V鴨en£he　HAZ　hea重ed　over　1200K，　the　amouR重of　polygonal　f¢rr量te　de（πeased．　The　hardness　of　the

HAZ　was　higher癒an　that　of　the　base　me窒al，　because塩e　amoun重of　bai㎡tic免㎡te，　bai㎡te託md

lath－malters嚢e　increased　w鯉1　h｝creas勧g　the　peak　temperature．

Re艶re顛ces

［1］THayashi，　K　Nagai，　T　Hanamura，　H．　Nak句ima　and　T　Mitsui：CAMP一夏SIJ，13（2000），473

［2］TNakamura，　a勤d　K　Hhaoka，：Scien㏄Tbchnology　of　Wblding　and　Jo㎞g，6（2001），No．6，355－362．
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［3］TKasugai，　A　OkadaK　and　M．　Llaga】d：TErSSU－TD－HAGANE，67（1981），No．6，2201－2207

肱ble　l　Chemical　oomposl雌ons　ofUFGS（mass％）
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High　Power　Laser　Welding　of　Ultrafine　Grained　High　Strength　Steels

S．Tsukamoto，1．　Kawaguchi，　T．　Otani，　G　Arakane＆H．　Honda

　　　　Joining　and　Interface　Research　Group，　NIMS，　Japan

1．　Introduction

　　　　Low　heat　input　welding　is　desirable　fbr　ultrafine

gr母ined　steels　to　suppress　grain　coarsening　in　the　HAZ，

but　high　efficiency　welding　is　also　required　to　reduce．

production　times．　To　meet　these　otj　ectives，　a　deep

penetration　laser　welding　with　the　depth　of　20　mm　has

been　developed　using　a　20　kW　CO21aser魚cility．　One

ofthe　m句or　problems，　in　this　case，　is　fb㎜ation　of　large

porosities．　In　the　present　study，　supPression　of　the

porosity　ib㎜ation　has　been　a就empted　by　laser　power

modulation．　HAZ　properties　of　the　laser　welded
ultrafine　grained　steel　have　also　been　investigated．

2．Form劉tion　mechanism　and　supPression　of
　　　porosity　in　deep　penetration　I．B　welds

　　　　Deep　penetration　welding　in　excess　of　20㎜can　be

attained　even　at　a　high　welding　speed　of　16．7　mm／s　using　20

kW　CO21aseL　However，　large　porosities　are　always
remained　in　the　weld　metal輌th　the　penetration　depth　of

more　than　10㎜．　To　elucidate　the鉛nnation　mechanism

of　the　porosity，　dynamic　keyhole　behaviour　was　observed

using　a　microfbcused　X－ray　transmission　imaging　system．

Figure　l　shows　a　typical　example　of　the　transmission　image．

Large　bubbles　are　ib㎜ed　at　the　nuc加ated　keyhole　tip　and

most　of　them　are　trapped　in　the　weld　metal　as　the　porosity．

The　bubble　fb㎜ation　is　closely　related　to　spontaneous

且uctuation　in　the　keyhole　depth．　The　bubble　is飴㎜ed　only

while　the　keyhole　depth　rapidly　decreases．　Figure　2　shows

the鉛㎜ation　process　of　the　bubble．　During　rapid　decrease

in　the　keyhole　depth，　the　neck　is　fb㎜ed　near　the　bo賃om　by

capillary　instability（Fig．2（c））．　Then，　the　tip　is　broken　up　and

fb㎜s　the　bubble（Fig．2（d））．

　　　　In　order　to　prevent　the　porosity　fb㎜飢ion，　it　should　be

ef飴ctive　to　supPress　the　spontaneous　keyhole　fluctuation　by

Fig．l　X－ray　transmission　image　of

　　　　keyhole　and　bubble飴㎜ation．

（a）CW　welding．

（b）Square　wave　power

　　　modulation．

CW　w・ldi・g，　W－2・kW・・一16・7㎜／・・今一・mm．並1，．　　　・

　　　　　（・）　　（b）　　（・）　　（d）　Fig3　S。pP，essi。n。fp。，。、i呼b，

Fig．2　F＿・i。n　p，。cess。fb。bbl，　d。，i。g。bmp・dec，ea，e　i・・h・k・yh・1・　1・・e・p・w・・m・d・1・ti…
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controlling　the　keyhole　behaviouL　Laser　power　modulation　is　one　of　the　solutions．　Figure

2shows　the　longitudinal　sections　of　the　laser　welds．　The　large　porosities　fb㎜ed　in　the

continuous　wave（CW）welding（Fig．3（a））are　ef偽ctively　reduced　by　square　wave　power

modulation（Fig．3（b）），　if　the　modulation丘equency　coincides　with　the　eigen丘equency　of　the

molten　pool　oscillation　on　the　pool　surface．

Furthermore，　the　porosity　supPression　ef飴ct

is　enhanced　using　the　modified　wavefbrm　as

shown　in　Fig．3（b）．

3．HAZ　properties　of皿1trafine　grained
　　　high　strength　steel

　　　　Bead　on　plate　laser　welding　was

carried　out　on　ultrafine　grained　steel（UFG

steel）fbr　various　welding　speeds　to　examine

the　suppression　effbct　of　HAZ　softening．

The　grain　refinement　was　achieved　by
multi－pass　de鉛㎜ations　of　a　grooved　rolling．

The　microstructure　of　the　base　metal
consists　of　ultrafine　grained　fbrrites　and　tiny

dispersed　cementites．　The　fbrrite　grain　size

in　the　transverse　and　Iongitudinal　sections

are　l　and　1～3μm，　respectively．　Figure

4shows　the　hardness　profiles　fbr　various

welding　speeds．　　HAZ　softening　can　be

suppressed　fbr　the　welding　speed　of　more

than　33．3　mm／s，　whereas　clear　reduction　in

the　hardness丘om　220　to　170　Hv　can　be

seen　in　the　narrow　HAZ　fbr　16．7　mm／s．

The　maximum　fbrrite　grain　size　in　the　HAZ

decreases　with　the　welding　speed，　but　it

shows　an　approximately　constant　value　of　3

μmabove　33．3　mm／s　as　shown　in　Fig5．

HAZ　softening　fbr　16．7　mm／s　must　be

caused　by　coarsening　of　the　fbrrite　grain．

However，　grain　coarsening　ffom　l　to　3μm

is　also　fbund　even　at　the　highest　welding

speed　of　166．7㎜／s，　where　HAZ　so貸e㎡ng

is　prevented．　　To　elucidate　the

mechanism　　of　the　　coarsened
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　　　　　　艶rrite　grain　size　in　HAZ

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　hardening

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　色rrite，

microstructures　of　the　base　metal　and　HAZ　were

observed　using　two－step　electrical　etching，　which

can　distinguish　MA　constituent　with　cementite．

Tiny　dispersed　MA　constituents　are　clearly　seen

in　the　HAZ　near　the　fUsion　boundary　as　shown　in

Fig．6．　The　fbrrite　grain　size　increases　with

increasing　the　peak　temperature　during　welding．

Similarly，　the　volume　f士action　of　the　MA

i…ea・e・with　th・p・ak　t・mp・・at・・e・Thi・Fig．6

means　that　the　fb㎜ation　of　tiny　dispersed　MA

suppresses　the　HAZ　softening　in　spite　of　the

9「aln　COa「SelUng・

SEM　microstructures　of　laser　welded

HAZ　near　fUsion　boundary。
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State－ofLthe－Art　of　Heat　Resistan重Steel　Technology　in　Japan

　　　　　　　　　　　　　　and　Prospects：R）r　the　21st　Century

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　K、Maruyama

Department　of　Materials　Science，　Tohoku　University，　Japan

　　　　　　　Global　warmi且g　is　a　serious　problem　caused　by　the　greenhouse　effもct　of　CO2　gas．　In

Japan，30％of　CO2　is　emitted　f沁m　thermal　power　plants，　and　20％f士om　tfansportation　such　as

cars　and　trucks．　Reduction　of　CO2　emission　ffom　the　power　plallts　is　an　essentiahequirement　fbr

preve飢ing　the　global　wa㎜ing．　It　is　well　knowl｝that　the　reduction　can　be　achieved　by　raising　the

operat三〇n　temperatures　of　the　power　plants．　High　creep　and　creep－fatigue　stre鴛gth　and　good

oxidatlon　resistance　are　the　m句or　requirements　on　the　steels　to　be　used　in　the　power　plants．

Most　of　waste－to－power　generation　plants　in　Japan　are　operated　at　temperatures　lower　than

4000C．　The　temperature　is　substantiaUy　lower　than　those　of　coal－fired　power　plants（6000C），　and

the　higher　temperature　operation　ls　a　strong　environmental　demand　also　on　the　waste－to－power

generation　plants．　The　higher　temperature　operation　can　suppress　the　synthesis　of　dioxins三n　the

waste　treatment　plallts、　High　temperature　corrosion　is　a　crucial　problem　of　the　1｝1aterials　to　be

used重n　such　a　plant．

　　　　　　　NOx　gas　fbrmed　in　automobile　engine　is　removed　by　cata玉yses．　The　effbctive　reaction　of

the　catalysts　requires　a　lower　conte飢of　su1魚r　in　fbel．　To　reduce　the　sul負1r　conten重，　the

hydro－desul角rization　plants　should　be　operated　at　telnperatures　higher　than　the　present　situation．

High　ten｝perature　strengtl｝and　hydrogen　attack　are　the　1γ｝ε噸or　problen｝s　of　the　stee玉uses　as　high

temperature　components　ofthese　plants．

　　　　　　　劃【eat　resistant　steels　llave　been　used　extens童vely　in　these　e玉evated　temperature　plants

because　of　their　good　combination　of　low　cost　and　reasonable　perfbrma熱ce　at　eIevated

temperatures．　Developments　of　advanced　heat　reslsta飢steels　are　necessary宅。飼fill　the

afbreme耐ioned　requirement　of　the　higher　operation　temperature．　Researched　and　developments

on　advanced　heat　resistant　steels　are　in　progress　in　Japan　as　well　as　ln　Europe．

A捻umber　of　elevate（i　temperature　plallts　were　built　in　1970s．　Their　structural　components　have

bee1｝ill　operation　beyond　their　design　lives．　The　extension　of’service　lives　ofthose　aged　plants　is

astrong　econαuical　den玉and，　but　serious　assess1了1el覚of　their　residual　lives　is　necessary　fbr　the

safb　operation　of　the　aged　plants．　The　lifヒassessn｝e搬is　an　important　issue　on　heat　resistant　steel

techno至ogy．

　　　　　　　The　Japan　Ultra－High　Temperature　Materials　Center　has　drawn　a　road　map　on　the　heat

resistant　steel　technology　fbr　the　early　21st　century，　and　has　pubhshed　a　report童n　2000［i］．　This

talk　is　based　on　the　report，　alld　fbcuses　on　the　fbllowing　aspects　of　the　heat　resistant　steel

technology：

　　　　　　　1．Heat　resistant　steels　fbr　coal　power　plants

　　　　　　　2。Heat　resistant　steels　fbr　waste－to－power　generation　plants

　　　　　　　3．Eea重resistant　steels　fbr　chemical　plants

　　　　　　　4．Material　database　and　evaluatlon　of　long－term　creep　properties
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Reガe貰「e顯ces

［1］New　Energy　and　Industrial　Technology　Deve1opment　Organization：NEDO　Investigation

　　　Report（NEDO－P－9955），　March　2000．
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Prese魏S匙蹴s　of　Adv躍ce縄Co麗旦一F蓋red　Power隅蹴匙s　Wor且伽蓋de

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　F勇i㎡tsu　Masuya㎜

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Mitsubishi　Heavy　Industries，　Ltd．

1．髭ntrodu［C髄0簸

Coa1一丘氏｝d　power　plants　produ㏄m勾or　energy　resources乾hroughout　the　worl（恥由us　ma㎞lg　e愚）践s廊perative　fbr

improverr£nts邉e伍ciency　by　elevadng　s㊧am　condi疽ons　to　even　higher㎜ges　of　p頚essure　andむ3mpelat騰，　as　weU　as

the　development　of　new　power　gene職虚on　sys紀ms．茎h　general，丘om由e　standpo加t　of　the　ma底）ria玉紀search　and

devebpm£nt，　USC　power　p㎞ts咽uke　the　developm£nt　of　highα㏄p　s鵬ngth　alloys，　while｛㏄C　and　FBC　power

P㎞ts　requh〕e　the　dbve玉oP】コΩ£nt　of　corrosion　and／or　erosion廷）s給tamt　a韮oys．　In　order　to　cor｝duct　the　apPlx）pha鰺s加dy　on

出emale船1食）r　power　plant　apphcadons，　it　ls　highly加por譲nt　to膿de岱蓬md　t鐙澱（蛭in由e　adva登㏄m£nt　of　power　plant

sySlems・

2．Prese麗S門門。ぜAdv闘ced　S蜘簸Cyc且e】Power野盟垂s　Wor夏（至wi（至e

Fig．1〔1〕shows　an　overview　of　internadona圭research　and　development　o倉advanced　sむ3am　cyckうpower　plants童n　three

m幻or　areas　of出e　worl（L麺∫apan，　the　Phase　2　program　was　s捻【躍ed㎞1994　fbr山e　developm£窺of　single　reheat　s重eam

condidons　of　30MPa　and　630／630℃with色r面。　s紀els，　and　was　compie紀d漁2001　a負er眈success　of　the　Phase　l　fbr

由edouble曲eat　steam｛empe1牡ture　of　593℃and　649℃．　This　work　was　co陰duαed　by　EPDC　under　con瞼αwith痴e

N蜘of㎞舳onalT劇血dBs町．Conc血温㎜（盆ow醸S）㎞bee蹴ゆR＆Dpr句ect
since豆997　a副うd　at艶盈Uc　heat　Besis髄t　s紀e塾to　be　apphcable　R）r　650℃class　s紀am　co塗di廿ons

1n　the　US，　a茎arge　scaleεmd　complehe藏sive　developrnent　p晦ect　was　s寝med　by　EPRI沁1986εmd　condぴcted｛br　over　a

pedcd　of　8　ye㎜。　Recently山e　Depa更彿ent　of　Energy　bas　provi（掩d　backi陰g　fbr　the　fhst短dus荘y－led　design　and

eng㎞ee麟g　pr句ecし㎞own　as由e　V沁ion　21　pro即m　The　ove搬U　goal　of曲s　ef偽曲to　develop由e　c面cal　buildぬg

blocks　fbr食）ss童1癒el　plants　that　can　produ㏄power，負1els，　and　chemicals　at　high　e偲cienc》～and　with　vh加aUy　no

emissions。　This　pro9㎜hlcludes醜縦ds　of（kうvelo峯）隅nt　of　heanesis髄t　materia茎s　fbr　service海componen給opemted

皿（掩rhigh　s㏄ss　an醐gh玉繭ξlra瞭＞condiUo陰s．

hl　Europe，　d〕e　COST　522　pr（オect　was　initia的d　in　1．998　a負er出e　success　of　COST　5010ver毛heρedod症om　1983亀01997，

a㎞gat　s胎am　pa㎜e寂s飴r　u一際レsuperc甜ca玉pl珍ssu鳶power　p㎞齢of　29．4MI）a　and　620／650℃wi出駕r面。　s｛㏄語，

Fur由er　e伍ciency　improvemen爲are倣ge紀d　by由e　Europea鍛R＆D　pr句ect㎞own　as　Thermie　Advanced（700℃）PF

Power　P㎞靱fbr　which　d〕e　p弼eαo切ec経ves　are　steam　tempelaaHe　ofupω700℃and　e翫cie難cy　of　aro臆nd　55％．

Modem　ul柱a－supercd廿cal　p頚essure　power　plan＄飢e　aheady　in　seMce　a麟d／or　un（沁r　cons曲。昼on　i鍛Japan，　De㎜〔k　and

Germany］［hble　1〔1〕shows　plε甑s童n　service　or㎜def　cons症uction　th飢we氏｝co㎜nissio陰e（圭betw㏄n　1997　a血（玉2002，

including　the㎜翻als　used　lbr　the　boiler　superheate鶏s｛eam　line　pipe　work　a駐d　tufb血e　roto萄as　weU　as　h厳b㎜don

con㏄ming　power　p㎞t　design　parame敏3．　Fig．2　〔2〕shows　s㊧am　parameむ3r　p重ots　fbr　ultra－superc薮戯cal　pressu田power

p㎞ts　at　pas靱present　and　fセtu紀pohlts　on　a　graph　of　p艶ssu頚e　vs稔mpe1准t鵬．　Time．w圭se　ser～4ce　temperat田：e　ranges　a鵜

a蛉oindlcated　on由給91aph　fbr免n宜tic　and　auste駐i口。　stee茎s我）r　heavy　sectio琵con耳）onents　such　as　s脚㎞e　pipe　and

撫rb沁e　rotors．　The　upper側面erature　h樋t圭br免rridc　s紀els　has重hus蝕r給en食om　around　560℃宅0630℃，　and　w通

話茎ease　to　650℃k油e釦t騰．

3．Tぬe］Fu櫨。ぼCoI或一IF譲£d　P，ower　G《灘era纐。駐Sys電e取口

Fig．3　〔3〕shows　a最ow（灘agram　of撫e　progress　oぞcoal一行red　power　genera昼。且sysセ3ms　such　as　s脚糖rbines，

簸面dセed－bed　combus疽on，　gas　tu践）血es，血麓grated　gas澁ca丘on　comま）血ed　cycle　and　fセe玉一ceH　d漉ct　power　generation，

together　with　the㎜a至ef且ciency　and鵬uille駕nts食）r　f就臓e紀chnology　development　b　the負lture，（with由e　exoep旨on　of

USC　s重eam　tufbhles）systems　wi蕪be鵬rged血な）the　gasξurbine　co加bined敬pe　so　as　to　ob曲bigh　ef厳ciency　of　over

50％，although齪s　w遜1　not駕qu油enhancement　of　cneep　st［e澱gth　exceed匿g　that　of　exis面g　heat毘sis狼nt　ma齢dals蓑）r

s脚bo童1ers　and顧）ines．｝｛oweve鵯USC　s鐙am　a曲油sys総ms　with　high　s給am　p㎜稔爲of　over　630℃wiU岡1血e

stlonger　and　beUer　anti－corrosion㎜稔盛ais　than　those　cur紀τ戴y　ava直ねble．

Re艶re薮ces

1）R．B㎞and　J．田d：VGB－ESKOM茎ht　Mat　Con£，　P蹟e翻a，　So曲A撮。灸（2000）

2）　　fモMasuyalna：ISIJ　Inし，41（2001），　No．6，　PP。612－625

3）　M翻stry　of　In胎ma廿onal　Trade　and　Industry，　Report　o難Development　of　Coal－Fhed　Power「恥。㎞ology　fbr　the　21st

　　　Cen町（1998）
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JAPA卜1 USA …UROP蓬

　　　　Oevelopme目t　and　Piant　　　　　　　　　　　Devebpmen重：　　　　　　　　　　　　　　　Development：

　　　　Opera盤on：EPOC　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　EPRi　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　COST

　　　　　　　　1981－1993　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　COST　501：司983一り997

曝Turbine　and　bdler　manuねcturers，　　　　　　　・Basic　studies（歪978－1980）　　　　　　　　　　　　翻Turbine　and　boiler醗anuf毎cturers，

steel　ma民ers、　R＆D　organizations　　　　　　・丁urbine　a臓d　boiler　manufacturers　　　　　　steel　ma民ers，　ut撒ies，　R＆D

・Mate舶ls　development　　　　　　　　　　　　（肇986一¶993）　　　　　　　　　　　　　　　　・lnteraction　w忙h　VGB，　B甫e一厳ura蹴，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Marck◎，　ECCC　etc．豚Component類anufacture
・P”αpl・聯…tめ・（50MW）　　　　　　《〉　　　　　・A”㈱・p。w・・ρ1・・亡・。襯P。・e・亡・

　　　　　　　　199牛・。・・　　，PR，　P，。麟1、。3、us八、，，u）　葡τa「gets　l　ll：郷含：lll：躍：：

翻τa・geま・29・蝋P・・63。。C／630．C　　・τhick－wa縫・d　pipe　steels
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　COST　522＝歪998－2003
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・Standardisation　ac籍eved
　　　　P◎wer　Pla農童Orders　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・了，i。1。。mp㈱湘。　s釧lce　　　厩τ・・g・亀・29・4亜目・・62。．C／650．C

．1。。。MW，、、。，撫。，　　　　　　　　　P・…Plan・。・…s
593。C　　　　　　　c◎m．97　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　《｝

・4050MW，25MPa、600。C，　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・400MW，28納Pa，580。C，
610℃　　　　　ordered　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　580。C　　　　　com．97

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・530猷W，29．4MPa，580。C，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　6000C　　　　　　　o「de「ed

　臼g．11酒temational　Research　a貞d　Devebpme酒宅Pr（オects　on　AdvaRced　Steam　Power　Pla獅ts

Tab｛e　l　Ultra　Supercritica】Pressure　P◎wer　Pla賊s　in　Service　or　Under　C◎Rstruc重ion

Power
S亀aiion

　　　　　　Stearn　Parameters
Cap．
（麟W）　Pressure　　SH　l　R日1RH

　　　　　（MPa＞　Te戯peratu陰（。C）

　　　Year　of　蓬i憂．
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Recent　Advance　of　Elevated－Temperature　Design

　　　　　　　　　Based　on　Thermal　Stress　Criteria

　　　　　　Takashi　Shimakawa

Kawasaki　Heavy　Industries，　Japan

亙．　豆聡trod狸C重io翼盈

Coa1．Flred　power　plants　are　requlred　to　supply　mlddle　and　peak　dema簸d　of　electrlcity．　Such

operation　requires　daily　start　and　shutdown（DSS）to　cause　cyclic　thermal　stress　in　structural

component．　The　dorninant　failure　mode　considered　in　desig難and　maintenance　is　creep．f乞tigue

under　the　operatlon　at　elevated　temperature，　Struc加ral　desig鍛standard　such　as　ASME　Sec．III，

1＼圧1［1】is　adopted　to　exclude　assumed　fai董ure　modes．　Elevated　temperature　des19鍛guidelines

have　been　also　developed　in　many　countries　to　apply　t｝｝e　designing　of　Fast　Breeder　Reactor

components．　Theses　guidelines　employ　a　similar　concept　to　ASME．　Design　guidellne　BDS　fbr

prototype　FBR　Moゆwas　developed　in　1984　in　Japan［21．　RCC－MRI31　was　developed　in

France　to　apply　a　dernonstration　FBR　Super－Phoenix　ln　I985、　Evaluation　scheme　and

criterion　fbr　creep　damage　employed　in　these　sセandards　are　based　o！1　static　creep　concept

usef田fbr　consta煎pressure　Ioading．　However　elast三。－plastlc　behavior　and　stress　relaxatio益

are　key　issues　to　estimate　creep－fatigue　damage　under　thermal　stress，　because　deslgn　Ilm疑f～）f

computed　thermal　stress　is　allowed　to　exceed　yielding　due　to　displacernenトcontrolled

characterlstic．　Another　issue　is　the　applicabillty　of　the　time倉action　rule　to　calculate　creep

d・m・g・u・d・・c・eep一鋤9・・16・di・g，　R5｛41　d・v・1・P・d　l・uK　t・・pPly・・ad…ced　g・・c・・1・d

reactor　employs　duGtility　exhaustlon　rule．　This　paper　presents　recent　advance　to　estimate

inelastic　behavior　and　to　calculate　Greep　darnage　under　thermal　stress　condltlon．

2．　毘S重蓋醗口重養0賎of萱龍eコ盛S重蓋。　be長隻羅V嚢0膨

It　is　required　to　estimate　strain　range　and　creep　relaxat童on　h量story　to　evabate　creep－fatigue　lif珍

of　the　component　operated　at　elevated　temperature．　Some　simplified　ine韮astiG　methods　have

been　proposed　to　predict　more　accurate　behav童or　a重stress　co！ユcentration　por£io註in重he　vicinity

of　structural　discontinuity．　Neuber’s　rule　is　based　o鍛the　concept　tha重the　product　of　s重ress　and

strain　is　co簸stant．　An　elastic　fbllow－up　model　is　also　employed　l蕪design　standards．　The　most

conservative　line　of　elastic　fbnow－up　is　employed　in　BDS　and　RCC－MR．

These　co11cepts　are　defined　fbr　a　Iinear　bending　stress　co撮ponent　obta量簸ed　f｝on｝stress

classification　of　computed　stress
撫ro稼gh　the　thickness．　However　it　is　　t2

expected　　　to　　　calculate　　　a　　　peak

stress／strain　　behavior　directly　　倉。瓢　　　　　1

surface　stress　computed　f㌃om　e至astic
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　O．8
FEM　analysls．　Stress　Redistrlbutio簸

Locus（87祉）fbr　peak　stress／strai垣s

effbctive　to　perfbr搬　direct　prediction

WithOUt　eqUiValent　linear　treatmen毛．

It　is　cmcial　issue　that　8飢of　peak

strain　can　be　decided三ndependently　of

COn最gUratiO鍛Of　StruC重ure，　material

properties　and／or　app薮ed　stress．　The

characterist圭。　ofpfoposed　method　is　to

uSe　盆Ormalized　StreSS　σ／σ　　and
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ヨ

strainε／ε，，whereσ，　andε，　are
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compu重ed　by　elastic　FEM　analysis．　Another
charac重eristic　　of　　8擢　　is　　to　　be　　obtained　　by

mod節catlon　of：Neuber’s　locus　with　introduction　of

coef臼cientκ．FEM　analyses　were　perlbrmed　fbr
various　kinds　of　configuration　of　stmcture，　material

prope註ies　and／or　apPlied　stress．　Figure　l　shows　that

rnaster　curve　of　sl電　　exist　independently　　f｝om

geometry　and　apPlied　stress　level．

3．湿v盆嚢麟長。麗of　creep－f漉19韻e　d翻m盆ge

Creep－fatigue　lifヒis　estimated　fヤom　calculated　strain

range　and　creep　relaxation　behavior　based　on　8翫

concept．　Though　the　material　with　Iow　yield　strength

causes　high　stral簸　range　related　to　higher　癒tigue

damage，　it　gives　lower　initial　stress　whlch　cause

Iower　creep　damage．　The　materlabnder　creep－fatigue

董oading　is　required　higher　ductility　rather　than　higher

strength．　Figure　2　shows　creep一号tigue　test　results薮）r

Modi負ed　Type　316　stainless　steel，316FR，　pe面㎜ed

by　Takahashi【5］．　Creep　damage　calculated　by　a　t三me

行actio簸rule　adopted　iR　ASME，　BDS　and　RCGMR

can　count　little　damage　as　shown　in　Fig．2（a），　whlle

those　by　ductility　exhaustion　ruie　count　reasonal）1e

damage　as　shown　in　Fig．2（b）．　It　is　considered　that

primary　creep　is　apPlied　in　every　cycle　because　creep

harden玉ng　is　recovered　by　p玉astic　unloading．至t　is

noted　that　primary　creep　is　dominant　under
creep－fatigue　loading　especially　in　low　strain　range

condition．　Though　secondary　creep　and　rupture

strength　are　importan重in　the　design　fbr　pressure

loading，　primary　creep　and　creep　ductillty　are

essential　in　the　design　fbr　thermal　stress．
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嬉。　Co醗。亘腿s直。髄s

Creep－fatigue　damage　induced　by　thermal　stress　becomes重he　dominant　failure　mode　due重o

the　lncreasing　of　operating　temperature　and　fヤequently　start　and　shutdown　of　the　coal　fired

plants．　Inelastic　behavior　under　creep－fatigue　loading　is　simply　evaluated　byぶ竃method長）r

mos重of　configurations　and　loading　conditions　considered　ln　pressure　vessel．　Designing　of

these　components　requires　the　materlal　harmo亘ized　among　stre簸gth，　de倉ection　and　ductility．

Ref£ぽe簸ces

［1］ASME　Boiler＆Pressure　V6ssel　Code，　Sec．HI、1998

【211ida，　K，　Asada，　Y，　Okabayashi，　K．　and：Nagata，　T．，「「Simplified　Analysis　and　Design　fbr　Elevated

Temperature　Components　ofMo瑠u”，　Nuclear　Engng．　and　DesigR，98（1987），　pp305－317

【3】”Design　and　Co簸struction　Rules飴r　Mechanical　Components　of　FBR　Nuclear　Island，　RCC－MR”，

AFCEN　l985　　　　　　ラ

［4r’An　Assessment　Procedure負）r　High　Temperature　Response　of　Stmctures”，　Nuclear　Electric　R5，

Issue　2．1995

［5］1殆kahashl，Y，”Further　Evaluation　of　Creep－Fatigue　Lifb　Prediction　Methods　fbr　Low－Carbon

：Nitrogen－Added　316Stainless　Steer，　Trans．ASME～bl．121，1999
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T恥eE腿罫ope翻n　Ef『⑪rts藍聰］M認重e置量隷旦Dev㊧亙OP㎜㊧聡鯉川Dr　65⑪C　USC

　　　　　　　　　　　　　　　　　醗e我醗Pσwer　P盈我齪s一（＝OST　522

T．一U．Kem，　Siemens　Power　Generation，　Germany

　　　　　M．Staubli，　Alstom　Power，　SwitzerlaRd

COST（⊆逗一〇peration　in重he　field　of§cience　andユニec㎞dogy）is　a　long　established　Europea礁

programme　almed　at　co－ordina重ing　pre－competitive　research　ac毛ivities　in　nu搬erous　areas　of

science　and重ec㎞ology．　The　COST　522　programme　sta煮ed　in　Apri11998　and　has　a　plaRned

duration　up　to　year　2003．1重involves　16　European　countries舞nd　co－ordinates　weU　over　100

research　pr（オec重s　involving　over　70　dif琵rent　organisat量ons　across　E壌ope　including　a三玉of　the

main　utilities，　manufac重urers，　ma重erials　suppliers　and　research　estab薮shments．　COST522　is

負）unded　o陰the　success　of　earlier　related　COST　actions，　specifica1至y　COST　501（19864997），

which　have　established　strong　trans－European　ne重works　in　this　field．

The　overall　COST　522　programme　is　fbcusing　on　the　development　of　suitable　ma重erials，

coatings　and　surface　treatments　fbr　Steam　Power　plants（with　inle重tempefatures　of　up　to

650。C）and　Gas　turbines（with　combustion重empera重ure　of　up毛01450。C　and　NOx　emissions

＜10ppm）．　The　new　COST　522　ac亀量on　is　therefbre　divlded　into　three　diffbre益t　sub－pr（オects

which　are　Steam　Power　plant（毛urbine，　boiler），　Gas　Turbines　and　AnciUary　Components　fbr

plaBts　with　Advanced　Processes．　The　use　of　fbrri重ic－martensitic　steels　fbr　the　Steam　Power

plants　is　fbreseen　in　order　to　a110w　a　flexible　operating　mode　in　medium－10ad　and　peak40ad

operation．　The　COST501　pr（オect　has　shown　that　there　is　still　a　fhrther　high　potential　fbr　s重eels

up重0650。C　based　o簸重he　success　with　the　6000C－materials．

M識r蓋我艮sぼbr625。CA脚1蓋戯重。額

Based　on　microstructural　effbrts　and　on　the　carefhl　evaluation　of　already　available至ong　teml

test　data，　a　new　alloy　concept　fbr　the　fUrther　modifica重ion　of　cast　and　fbrged　steels　fbr　6250C

apPlication　was　fbrmulated　iRcluding

⑱
⑳

⑧

Five

500kg　［1］．

1arge　test　programme　has　been　carried　out　with　these　melts

have　reached＞40’000　h

The　best　creep　s重reng重h　with　a　poten重ial　to　meet　the　target　of　100MPa　at　625QC　fbr　10α000h

was　measured　fbr重he　melt　FI32　wi重h　9，5Cr－1，5Mo－1Co－B－N．　This　composition　is　based　on重he

good　experience　with　the　B－containing｛rial　ro重or　within重he　previous　round　of　COST501［2］．

As　compared重。　this毛rial　rotor　theσcoDtent　is　reduced，　and　Co　was　added　to　avoid　deIta

fbrfite　fbrmatiol麦in　large　cross－sections．

The　long　term　stability　of　strength　and　toughness　af竜er　exposure　at　6000C　and　650。C　fbr重his

melt　FB2　is　bettef　than　fbr　conventional　12％Cr　steels　at　530。C［3】．　Therefbre　two　fbll－size

pilot　rotors　wi重h　dif艶rent　production　routes（both　not　ESR）were　manuf』ctured　and　tested

using　the　chemical　composition　of　FB2．　The　overall　testing　has　been　s重arted　including　the

determina重ion　of重he　mechanical　properties　like　tensile　test，　toug㎞ess，　LCF，　crack　growth，

creep　rup重ure　s重rength　and　long　毛erm　strength　and　toughness　stability．　First　results　are

repor亡ed．

Reduction　ofthe　Ni－con重enガalloying　with　Co／addition　of　Boron／modifying　N－con重ent

Incfease　of　the　Cr－content　in　order　to　improve　the　oxidation　resistance　at　applica重ion

重en｝pera重ures　ofup　to　6250C

Variation　of　the　proven　and　investigated　elements　such　as　Mo，　W，　B　and　N　on　the　basis　of

aC－Cr－Co一：Nb　matrix

dif琵rent　al翌oy　compositlons　have　been　selec重ed　and　produced　as　trial　me1重s　of　100重。

　　　　　　The　ruling　elements　are　varying　ffom　9，5－11，5Cr／0－2，5W／0，2－1，5Mo／B－N。　A

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，al｝d　the　still　ongoing　cfeeP　tes重s

　　　　　　　　　　　　　　　　　ours．
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In　addition　five　trial　n｝elts　fbr　cast　applica重圭ons　were　made　as　pla重es（up　to　200mm　thick）or

5to　stepped　blocks（up毛0500mm　thick）and　were　su句ect　to　a　large　test　programme　similar　to

the　fbrged　trial　melts．　The　test　programme　has　been　completed　apart　f㌃om　the　creep　tes毛s

which　have　reached＞40’000　hours．　With　respect　to　creep　s重rength，　the　trial　melts　CB2（G－

9，5Cr－1，5Mo－1Co－B一：N）exhibits　promising　results．

A5t◎pilot　valve　with　this　composition　has　been　cast　and　is　currendy　under　testing　including

魚brication　weldments．

For　both　product　gro鷺ps負）rgings　and　castings　the　apPlied　Co－co旦tent　i簸the　other　trial　melts

（W－bearing）did　not　af色。質he　creep　rupture　strength　in　a　positive　way．

M盆毬er訟珪s奮。影6500CA昼｝P昼藍。認重藍。賑

AfUrther　improvement　of　the　625。C　fbrritic－martensitic　grades　is　necessary　wi毛h　respect　to

creep　strength　but　under　consideration　ofthe　increased　oxidation　occurr圭ng　at　this　tempera重ure

level．　The　compositional　selection　is　based　on　the㎞owledge　acq騒ired膿der　the　COST　501

programme　especially　the　intensive　microstructural　investigations，　the　commercially　available

computing　tools　such　as　ThermoCalc　a簸d　Dictra　and　the　newly　developed　calc駐Iation

methods　of　the　equi玉ibrium　trans最）rmation毛emperature　as　well　as　the　di飾sion　parame歓s　of

potentia玉candidate　test　ma重erials．　On　the　basis　of　the　promisi簸g　compositions　FB2　and　CB2

1nodi負cations　were　made　in　the　C一，　Cr一，　Co－contents　and　by　the　addition　of　W＝◎，5％in　some

cases　w玉th　the　idea　to　keep　it　soluted［1］．　The　new　compositions　fbr　fbrged鋤d　cast　tria圭

melts　show　a　strong　similarity．　The　main　elements　cover　ranges　of玉0－11，2Cr／1－1，5Mo／3－

6Co／0－0，5W／0，2V／0，06Nb／0，02N／0，007－0，01B．

For　the　fbrged　and　cast　trial　me1重s　as　well　as　fbr　the　large　components　an　extended　test

programme　has　been　started　including　metallographic　investigations，　shor重一term　and　long－

term　mechanical　properties，　oxidation　tests，　evaluation　and　quali負cation　of　flller　me窒als　fbr

the　new　cast　steels　and　the　investigation　ofproduction　welds　o償he　compone飢s．

Some　creeμes重s　have　currently　reached　durations　of＞15’000h．　The　time　is　sdll　to　sho鍾to

define　best　me1毛s．　First　tendencies　are　reported，
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1。亙虚rod観。重蓋幡

Since　1997，　Na士ional　Institu毛e£or　Materials　Science（formerly，　National　Research　Insti毛ute　for

Me重als）has　been　conducting　the　research　aHd　development　of　advanced　ferritic　steels　for

application重。　thick　section　bo玉ler　compone厩s　of　ultra－supercritical（USC）power　p玉ant　at　650

0C，　as　a　part　of　U1毛ra－Steel　project．　The　project　o鷺ferritic　steels　for　6500C　USC　boilers

involves　the　irnprovement　of　creep　strength，　oxidation　resis重ance　and　creep－fatigue　properties

for　ferritic　heat　resistant　steels，　includiRg　welded　joints．　In　parallel　with　the　development　of

new　steels，　degradation　behavior　of　creep　strength　at　long　times　has　been　examined　for　9－

12Cr　steels　in　order　to　obtain　guiding　principles£or　the　improve搬ent　of　long　term　creep

strength．　This　paper　describes　our　activities　in£he　Ultra－Steel　projec重．

2．A鑑藍oy　Des量9醜Pl麟oso曲y

Preferential　recovery　of　lath　martensitic　microstructure　in　the　viciRity　of　prior－austenite　grain

boundaries　pro拠otes　the　preferential　or　inhomogeneous　creep　deformation　in　the　vicinity　of

grain　boundaries　in　Mod．9Cr4Mo　steel　at　600　to　6500C．　This　causes　a　significa厩decrease

in　creep　strength　at　long　times．　Therefore，　for　the　improve搬ent　of　long－termαeep　rupture

s重rength，　special　attentio11　should蓬）e　paid　to　the　supPression　of　preferential　recovery　of毛he

microstructure　near　prior－austenite　grain　boundaries．

3．Prese鑓t　s二二S　OぜS重ee藍Deve艮0脚e麗

W6　have　been　trying　to　stabilize　Iath　marteRsitic　micros重ruαure　i亘the　viciRity　of　prior

austenite　grai職boun（至aries．　Several　steels（圭eveloped　in毛his　project　exhibit　higher　creep

rupture　strength　than　ASME－T91（9Cr－1Mo－VNb）and　ASME－P92（9Cr－0．5Mo－1．8W－VNb）

a重6500C，　as　shown　in　Figure　1．　The　stabi王izat沁n　of　M23C6　at　lath　boundaries　by　boroR

addition　ls　effective　for　the　s叩pression　of　preferentiahecovery　of　microstruc重ure　near　grain

boundaries，　resulting　in　the　improve燃ent　of　creep　rupture　strength（9Cr－3W－3Co－VNb

－0。0139B［1】）．　No　nitrogen　was　added　to　the　steel，　because　excess　addition　of　boron　and

nitrogen　prorno重es　the　formation　of　boron－nitrides　a重grain　boundaries，　which　offsets出e

beRefit　due毛。　boron　and　nitrogen。　New　attempts　have　been　also　demons重ra毛ed　f6r　te搬pered

martensitic　gCr　steels　strcngthened　by　Fe－Pd　Llo（9Cr－3W－VNb－1Pd［2D　and　by　MX　nitrides

（9Cr－3W3Co－VNb－0．05N－0．002C［3］），　a　carbon－free　Fe－Ni－Co　martensitic　alloy（！8Ni－9Co

－5Mo［4D　and　a　full－annealed　ferrite　matrix　15αsteel（15Cr－1Mo－6W－3Co－VNb－0．07N

－0．003C［5】）．　The　pre－oxidation重reatme耐in　impure　argon　gas　and　the　addition　o£Pd　ca雛se

theおormation　of　very　thin，　protective　Cr－rich　oxide　sca至e　on　the　surface　of　9αstee1，　which

signi£icantly　improve　the　oxidation　resistance量n　steam　a重6500C，　as　shown　in　Figure　2．

Creep－fatigue　life　is　propordonal　to　the　reduction　of　area　in　creep　rupture　test，　na憩ely，　crecp

ductility　but　not　proportional　to　creep　rupture　s重rength．　The　boron　a（1（1ition　improves　the

reduction　of　area　as　well　as　the　lo且g－term　creep　rupture　st∫ength。　The　fine　grains　in

heat－affeαed－zone（HAZ）in　welded　joints　are　responsible　for　Type　IV　creep　fraαure　i簸

welded　joints．　Decreasing　the　wid毛h　of　HAZ　by　electron－beam　welding　extends　the　creep

life　of　welded　joints．
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瑠。　s闘鵬鵬題野

Several　types　of　advanced　ferritic　heat　resistant　steels　have　been　developed　in　a　labofatory

scale．　F瞭hef　improvement　of　creep　s重rength　of　welded　joints　can　make　it　posslble宅。　use

出eprese黛重steels　as　thick　section　boiler　components　of　6500C　USC　pla簸t．

豆《e艶貰「e簸ces

国THoriuchi　et　aL，　ISIJ　Intemationa1，42（2002）in　press．

［2］M．Igarashi　e重al．，1SIJ　lnternationa1，41（2001）S！01－105．

13］M，IlaReike　et　aL，　this　proceedings．

［4］S．Muneki　e毛al．，　Tetsu－Tb一｝｛agane，88（2002）95－100．（in　Japanese）

［5］K．Kimura　et　al．，　Rep．　of　123　Commi重tee，　JSPS，瑠3（2002），33－42、（in　Japanese）
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璽．　亙勲trodU【C纐0】瞳

9－12％Cr　martensitic／fbrritic　heat　resistant　steels　are　needed　for　6500C　UItra　Super　Critica1

（USC）Power　Pla益ts．　The　aim　of　the　present　research　is　to　design　new　super　heat－resistant

12％Cr　martensitic／fbrritic　steels　for　apPlication　at　650。C．

2．Design　of　mode互aHoys
The　alloy　design　concept　for　the　new　martensitic／ferritic　super　creep　resistant　12％Cr　steels　is

shown　in　Fig．1．Various　carbide，　nitride　and　Laves　phase　aUoyi簸g　eIements－Cr，　W，　Nb，　V　Ta，

Corrosion　resistance

S纏PPression　ofδぜerrite

WeldabHity

12％Cr＋02％S｛

Co（Creq≦65）

Low　C→0．10－0．15

（Low　N→0．05）

Cree茎）s毛rength

Precipitation　strengthening Baddition

M23C6

Cr，　W

＼
Laves　phase MX

W，Nb，　Ta VNb，　Ta，　Ti

Fig．1．Alloy　design　concept　for　new

　　　　rnartensitic／fヒ）rritic　12％Cr　rnodel　alloys．

　　　　0．10

　　　　1：：：

　　　　：：：1

曇
：
：
：
1

　　　　：：ll

　　　　o’Ol

△　　　　　　400　　600　　800　　悪000　　1200　　」400　　1600
　　　　　　　　　　　TεMPERATURE　CEしSIUS

Fi92．Calculated　types　a簸d　mole　ftactions（NP）

　　　　of　phases　as　a　function　of　temperature

　　　　f6ra110yDT4－30（0．2Ta4W）．

　　　…

@　　…@
　
　
…
F
c
r
r
賎
　
　
　
…
　
　
　
…
　
　
　
…
　
　
　
…
　
　
　
…
　
　
　
…
M
，
ぎ
，

　　　　　　…

@　　　　　…

@　　　　　…

@　　　　　…
@　　　　　…AUSIcni［ξ　　　　　　…　　　　　　…　　　　　　；　　　　　　…　　　　　　i・…r…

@　　　　　…

@　　　　　…

@　　　　　…

@　　　　　…

E・堰t
LaVCSi
@　　　…

@　　　…Ta（C，Ni｝

Ti－are　used£or　precipitation　harden沁g．　The

aim　is　to　produce　a　sequence　of　precipitates

with　different　kinetics：when　the　early

precipitate（M23C6）over－ages　and　becomes

less　effective，　thβ1ater　precipitate（Laves

phase）comes　into　operation．　The　Thermoca1c

software　and　database　are　used　to　study　the

conditions　for　avoidingδ一ferrite　formation　at

the　austenitization　temperature　（right　dotted

line　at　Fig．2．），　obtaining　equilibrium　M23C6，

Laves　phase（and　MX　carbonitrides）at　service

temperature　of　6500C　（le食dotted　line　at

Fig2．）and　providing　precipitatio簸of　the　MX

carbonltrides　mostly　ln　low－temperature
艶rrite（arrOWS）．

3．　鼠es縄麓s

The　initial　microstructure　of　the　prepared

model　alloys　is　fuUy　or　almost　fuUy　tempered

martensitic．　The　presence　of　a　limited　arnount

ofδ＿ferrite　is　a　result　of　deviations　from　the

nominal　compositions．　Relatively　coarse
M23C6　particles　have　been　found　on　grain　and

subgrain　boundaries　in　the　initial　state．　A　fbw

coarse　Laves　phase　particles　have　been

observed　in　the　alloy　with　increased　W

content　and　fine，　homogerleously　distr員）uted

TaX　　particles　have　precipitated　inside

subgrains　in　the　alloy　with　Ta，　Fig．3．　A

dist沁ct　coarsening　of　the　subgrains，　as　well

as　of　M23C6　carbides，　a登d　a　pronotmced

precipitation　　of　Laves　　phase　　has　　been

observed　after　creep。　TaX　particles　grow　only

very　slowly，　as　was　expected〔11．
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Fig．3．　Stress　dependence　of　the　compressive　minimum　creep　rate　at　650。C　for　selected　alloys

　　　　　　and　TEM　micrographs　of　alloys　DT4－2（4W）（a，　b）and　DT4－13（0．2Ta）（c，　d）after

　　　　　　heat　treatrnent（a，　c）and　subsequent　creep（b，　d）．

The　results　of　compression　creep　tests　for　higher　stress　levels　have　indicated　a　high　potential

fbr　reaching　a　suf且cient　creep　resistance　at　6500C　by　increasing　the　W　content，　by　addition　of

MX　forming　elements，　especially　Ta　and　Ti，　and　by　microalloying　with　B，Fig．3．

The　iso－stress　data　for　lower　stresses　demonstrate　the　prolongation　of　creep　lifb　and　the

reduction　of　creep　rate，　including　minimum　creep　rate，　with　increase　of　W　and　addition　of

MX　forming　elements，　Fig．4a．　Additionally，　the　higher　content　of　N　and　Co　as　well　as

precipitation　of　fine　MX　phase　in　the　solid　state　obviously　lead　to　better　creep　properties，

Table　1．　The　simultaneous　increase　of　W　content　and　addition　of　MX　forming　elements

together　with　microalloying　of　B　have　beneficial　effects　on　creep　strength，　according　to　first

results，　Fig．4b．　The　further　optimization　of　the　composition　and　microstructure　is　in　progress

and　is　expected　to　result　in　alloys　with　a　satisfying　creep　resistance　at　6500C．　The　long－term

creep　testing　up　to　20000h　will　provide　data　for　the　estimation　of　long－term　creep　strength．

1E・5 @　　　　　　　　　　1E’5　　　　　　　　　　Table　L　N　and　Co　content　for
　　　　　　　　　　　　　　　　　　DT4’1（3）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　selected　alloys　and　charac－
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Fig．4．a）Creep　rate　vs．　time　and　b）creep　rate　vs．　creep

　　　　　　strain　fbr　selected　alloys　at　6500C　（stress　level

　　　　　　a）100MPa　and　b）120MPa）

The　first　results　of　long－term　corrosion　tests　indicate　the　improved　corrosion　behaviour

compared　with　the　9％Cr　steel　P92．
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Selected　Properties　of　High－Streng重h　Ferritic　Steels　fbr

　　　　　　　　　　　　　Advanced　Steam　Power　Plant

　　　　　　　　F・Schubert，　R・J．　Ehlers，　P．J．　Ennis，　w。J．　Quadakkers，　L　singheiser

Research　Centre　J茸lich　Gmbmnsti加te　fbr　Materials　and　Processes　in　Energy　Systems，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　Micros重ructure　and　Properties　ofMaterials

The　requirements　to　reduce　both　CO2　emission　and　fhel　consumption　in　conventional　steam

power　plants　has　given　rise　to　considerable　effbrt　to　achieve　higher　thermal　ef薮ciency　in

power　generation．　This　can　be　done　by　raising　s宅eam　tbmperature　and　pressure．　An

enhance！笠ent倉om　535　to　650。C　and倉om　185　to　300　bar　would　lead　to　an　enormous

reduction沁fUel　consu12nption　and　CO2　emission．　The　development　ofthe　advanced　modi負ed

9％chromium　steels　P91，　P92　alld　E　9n　has　provided　the　constructional　materials薮）r

components　capable　of　operation　at　temperatures　up　to　620。C．　For　applicatio且under　such

arduous　condition，　the　llew　g　to　12％Cr－steels　are　being　introduced，　initially　because　of　the

ilnproved　lollg　teml　creep　rupture　behaviour．

The　increases　in　the韮ong　term　creep　resistance　have　been　achieved　by　alloying　the　basis　of

9％Cr，1％Mo　steel　with　small　amounts　ofV，　INb　and　N　to　provide　precipitates　of　fine　stable

phases　e．g．　Nb　and　V　carbides　nitrides　alld　carbo　nitrides．　The　strengthening　mechanisms　are

the　martensitic　transfbrmation　which　provides　a　high　starting　　dislocation　density，

precipitation　of　carbldes（M23C6）at　the　fbrmer　austenit　grain　boundaries　a熱d　as　well　at　the

I1｝artensi重e　lath　boundaries．玉n　addition，　fine　precipitation　of　carbides，　nitrides　or　carbonitrides

withln　the　subgrains　contribute　substantially　to　the　strengthening　ef艶ct．

Very　Iimited　amounts　of　boron　may　also　increase　the　creep　resistance．　Solid　solution

strengthening　has　been　ellhanced　by　W　addition。　The　importance　of　the　martensi重e

transfbrmation　in　acllieving　a　suitable　sub－gain　structure　wi11　be　discussed　based　on　results

from　P92　given　a　high　temperature　tempering毛reatment．

Cooling　af㌃er　austenising　produces　a　martensitic　structure　with　a　high　dislocation　density

within　the　martensite　laths．　D蜘g　operation　recovery　causes　theお㎜ation　of　subgrains　and　a

dislocation　network，　and　a　marked　reduction　in　the　dislocatiα1　density。　The　average　sub　graln

and　the　dislocation　dellsity　are　discussed　with　TEM　examination．

During　operationa玉exposure　the　precipitates　of　M23C6　retard　the　subgrain　growth　and

therefbre　increase　the　strength　of　the　materia1．　The　long　term　creep　behaviour　is　of　great

importance．　From　the　creep　curves，　the　seco負dary　creep　rate　was　derived．　Af託er　long　testing

dura毛ion，　the　dislocatiGn　density　was　examined，　a　decreased　of　about　75％compared　with　the

as　heat　treated　material　is　observed．　At　high　stress　levels，　the　difi艶rences　in　the　secondary

creep　rates　of　the　alloy　P9玉，　P92　and　gll　is　small．　The　low　stress　levels，　however，　the

dif免rences　becomes　more　pronounced．

The　resuhs　of　the　creep　evaluation　and　the　oxidation　tests　are　discussed，　It　is　shown　that

microstructural　changes　that　occur　in　the　first　fbw　thousand　hours　must　be　taken　into　account

in　assessing　the　long－term　creep　rup毛ure　strength．

The　oxidat韮on　resistance　is，　however，　becoming　an　increasingly　important　selection　criterion．

These　steels　exhibit　during　exposure　in　a孟r　good　oxidation　resistance，　b厩　in　expected

operational　atmospheres　which　will　contain　water　vapour，　the　oxidatio薮rates　of　these　new
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steels　i簸crease　signlficantly，　which　means　that　the　oxidation　resistance　is　becoming　design

relevant．

1n　this　paper，　the　oxidation　behaviour　of　new　9－12wt．％Cr　steels　in　environments　contalnlng

water　vapour（test　atmosphere　fbr　simulation　was　mainly　Ar－50voL％H20）has　been　studied

in　the　temperature　range　550－6500C．　Specirne員s　were　examined　af託er　exposure　using　optica1

microscopy，　electron　microscopy（SEM　with　EDX　and　WDX），　X－ray　di蹟action（XRD）and

secondary　ion　mass　spectroscopy（SIMS）．

In　steam　oxidation　tests，　it　has　been　demonstrated　that　Cr　co鍛tents　above　11％are　necessary

負）rthe　fbrmation　of　thin　and　protective　oxide　scales　at　600　to　650。C．　The　temperature　limits

imposed　by　steam　oxidation　depelld　on　the　component　wamhic㎞ess　a簸d　on　the　steam

oxidation　induced　reduction　of　the　load－bearing　cross　sectio捻．　However，　lncreasing　the　Cr

content　to　11％or　more　may　lead　to　problems　ln　obtaining　the飼l　martensitic　structure　that　is

necessary　fbr　good　creep　Propert童es．

The　potential　fbr　f瓶rther　development　of　the　martensitic　steels　toward　application

temperatures　as　high　as　700。C　is　lirnited．　New　classes　of　material　e．g．　Ni．base　superalloys

must　be　evaluated　fbr　the　desired　long　term　application．
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S。Ukai　l），　T．Kai重01），　S．Ohtsuka　1）

MF両iwara　2）and　T．Kobayashi3）

1）0－arai　Engineering　Center，

　　Japan　Nuclear　Cycle　Development　Institute，　Japan

2）Kobelco　Research　Institute　Inc．，　Japan

3）Sulnitomo　Me重al　Technology　Ltd．，　Japan

1，1鍛troduction

　　　To　achieve　higher　plant　oper滋iorl　tempera徳re　fbr　improved　thermal　ef5ciency，　efR）rts

have　being　made　to　improve　hlgh　temperature　properties　in　the　f玉eld　of　the　power－ge難eration

industry　The　oxide　dispersion　strengthened（ODS）驚rritic－mar重e鍛si宅lc　steels　are重he　most

promising　materials　wi重h　a　potential　to　be　slgai行ca撹1y　improved　i鍛the　high　temperatures

strength　over　650。C．　Lead童ng　technology　developme錘重of　ODS驚rritic－martens五重ic　steels

has　bei註g　conduc重ed　in　Japan　Nuclear　Cycle　Develop搬e擁Ins蹴磁e（JNC），　particularly

emphas童zing　fUel　dadding　apPlication　fbr　fast　reactors［1］．　In　order　to　co鍛重ro董重he　extended

grain　mlorphology　along　rolllng　direction　i簸OI）S艶rritic－martensitlc　steels，α／γphase

transfbrmation　was　developed　as　a　capable　method　fbr　co厩rolling　grain　morphology［2］．　頚

this　study，　cladding　production　量s　executed　using　the　cold－rolling　process．　The　h至gh

temperature　mechan量cal　propert量es　of重he　produced　claddings　are　investigated，　f～）cusing　on

varying　heat－treatment　and　oxyge益content　in　gCr－ODS　martensitic　steels．

2．Cladding　Production

　　　The　mother重ubes　were　produced　by　the　hot－extruslo鶏of　the　mecha難ically　milled

9Cr－ODS　martensltic　steel　powder　at　H50℃，　and　claddings　were　produced　into　the

dimension　of　8．5　mm　outer　diameter，0．5　mm宅hlckness　a轟d　3搬le簸g癒重hrough　fbur　ti搬es

cold－rolling　and　intermedlate　heat－treatment，　where　cold－ro11ing　was　conducted　under　the

sofヒened　fもrritic　phase　by　slow　cooling　ra亡e　a宅150℃per　hour行om　austenitic　phase　at

intermediate　heat－treatme厩．　At　the　final　heat－treatment，　normalizing　and　temperi玲g　were

undertaken，　which　is　designated　M11．　The　fbrritic　struαure　claddings　were　also　produced

by　utilizi鍛g　s童9τ1童ficantly　reduced　cooling　rate　of　5。C　per　hour　at　the　final　hea重一之reatment，

which　is　deslg燃ed　MS11。　The　basic　composition　of　both　Mll　and　MSll　is

Fe－9Cr－0．13C495W－0．20Ti－0．35Y203－0．06Ex．0（mass％），　where　excessive　oxygen（Ex，0）

is　de飴ed　as　the　oxygen　conte癬by　subtracting　oxygen　coupled　wlth　Y203倉om　the　to宅al

amount　of　oxygen．　In　add童tio籍，　the　extruded　bar　of　O．15mass％of　ExD．　was　produced，

keeping　exactly　same　chemical　compositlon　as　Mlland　MSIIfbr　other　elements，　which　is

designated　T3．

3．Mechanical　prope錠ies

　　　Fig．l　represents　the　results　of　analyses　of　the　intemal　creep　rupture　curves　of　Mll

cladding　at　650℃，700℃and　750℃by　solid　symbols　and　solld　lines，　as　compared　with

both　f¢rritic－rnartensitlc　PNC－FMS　and　austenitic　P：NC316．　The　strength　level　of　Mll

c｝adding　is　considerably　superlor　to　PNGFMS，　and　is　improved　over　even　those　ofPNC3玉6
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a重重he　ti搬e　lo難ger　than　10，000　hr　fbr　700℃and　lpOO　hr　fbr　750℃．　A　slg簸lfica鍛tly

improved　strength　of　Mll　cladding　ls　attributed重。　extreme　reduction　of　oxide　pa震icle　slze

to　the　nano－scale　of　3　nm　by　complex　Y』Tl－O　oxide　fbrmation　and　resultantly　shorte蓑ed

inter－particle　spacing　between　oxide　particles．

　　The　internal　creep　rupture　strength　of　MSll　havlng　fもrritic－structure，　show鍛by　ope無

circles，　represents　similar　strength　level　to　those　of　nomlalized－tempered　M　l　1，　however，　lt

tends　to　be　improved　at　longer　time£o　rupture　at　700℃．　This　improvement　in　the　l嬢emal

creep　rupture　strength　could　be　owing　to　slightly　coarsened　fbrritic　grains　in　MSI1．　Omhe

other　hand，　internal　creep　rupture　strength　of　T3　is　abruptly　decreased　a重700℃，　where£he

oxide　particles　are　not　reduced　and　their　size　is　around　lO　nm．　The至arge　am◎u薮t　of

excess量ve　oxygen　and　thus　high　oxygen　pote簸tial　leads　to　separate　fbrmation　of　t孟tan童a．

The　co搬plex　Y」Ti－O　oxide　fbrmatio益is　prevented　in　T3．
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Fig．l　Creep　rupture　properties　of　gCr－

　　　　　Wl魚COnVen重10薮al　aUStenitiC　a無d艶rritiC－ma丘enSitiC　SteelS

100　　　1000　　　104
Ti汀】e　to　Rupture　（ぬr）

　　　　　　　ODS　marte鍛sltlc　steel　cladd lngS，　comparlng

4，Conch議sion

　　　gCr－ODS　martensitic　steel　claddi薮gs　were　produced　by　cold－rolling　under重he　sof㌃e盆ed

艶rrl重lc　phase　induced　by　slow　cooll総g　at　l50℃per　hours　f｝om　austenite　ph段se．　The

produced　claddings　attained　the　noticeable　improve搬endn　tensile　and　intemal　creep　Rip憩re

strength　by　making　homogeneous　grains　by　means　of　normalized－te搬pered搬arte鍛sl重ic

structure　and　fbrritic　stmcture　induced　by　signif玉cantly　slow　cooling　rate　of　5℃per　hour　a霊

the　final　heat－treatment．　The　excessive　oxygen　contro叢is　indispensab茎e　in　the　course　of

cladding　production　process　to　maintai鍛superior　high　te搬perature　strength，

［1］Ukai，S．，　Mizuta，S．，　Ybshitake，T．，　Okuda，T．，　Fuj　iwara，M．，　Hagi，S．　and　Kobayashl，T．：

JNuc1，Ma重er，283－287（2000）702

［2】　　Ukal，　S．，　Nishida，T．，　Okuda，T．

Technol、，Vb1．35，No．4，（1998）294，

and　　Y6shitake，T，，　　」，Nucl．Scle．　　and
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Creep　behavior　of　precipitation　harde韮ed　carbon　f｝ee　new　martensitic　alloys　was　fbund　to　be

completely　dif驚rent　ffom　that　of　the　conven重ional　high－Cr　fヒrritic　s亡eels．　The　aHoys

exhibited　gradual　change　hl　the　creep　rate　with　strain　bothぬthe　transition　and　acceleration

creep　regions，　a韮d　gave　a　larger　strain　fbr　the　minimum　creep　rate．

In　this　s加dy　creep　properties　of　the　carbon丘ee（C一倉ee）alloy　has　been　investigated．　　The

血eprecipitates　of　the　C－fセee　alloy　were　fbu旦d　stable　even　at　973K，　and　ef艶ctively　decreased

the　minimum　creep　rate　much　lower　than　that　ofthe　gCr　fbrritic　steel．

2．Expe罫量目e惣甚恥oced麗re

Chemical　compositions　of　materials　used　kl　this　study　are　given加1臨bIe　1．　C－f｝ee　alloy

was　solution　treated　aU　273K・fbr　O．5h．　9Cr　f¢rritic　steel　was　also　prepared　as　the　refbrence

and　was　tempered　at　1043K飴r　4h　a負er　no㎜alization　at　1373K　fb曲．

Tab量e　l　　C蝕emica匪co蹴巌posi糠。餓of　m飢erials膿sed（璽B段ss％）．

c Si M［匪 Cr w V Nb 8 N 猟 CO 丁藍 A累 軍e

C－free　al監oy

№brsteel

0．0005

p，087

0．02

O．32

0．46

O52

5．0

X．2

9．9

R．3 0．2 0，048

0．0052

O．0046

0．0005

O，061

亙2．隻 9．0

R．0

0．12 0．06 コ3a韮．

W謎巨．

3．Res出藍重S紐魍｛丑D量SC腿SS藍O販

Fig。1　shows　creep　properties　of　the　gCr　steel　and　the　C－fヒee　alloy　creμat　923K　with　200　and

100MPa．　Creep　rate　of　the　C－fヒee　alloy　was　much　lower　than　that　of　the　gCr　steel　both　in

transition　creep　and　r陰klimum　creep．　Theσfヒee　alloy　showed　the　prolongation　of

transition　stra血丘。搬minimum　to　acceleration　creep　comparing　with　the　gCr　steel，　indicating

the　homogeneous　creep　def～）㎜ation．

Fig．2　shows　creep　propertles　of　both　Inaterials　crept　at　973K　with　l　20　and　80MPa，　The

C－ftee　a恥y　also　exhibited　superior　creep　property　to　the　gCr　steel　at　973K．　For　example

time　to　rupture　of　the　C－fヒee　alloy　crept　with　120MPa　was　more　than　300　t㎞es　lo簸ger　than

that　ofthe　gCr　steel．

Fig．3　shows尊pical　SEM　micros伽。傭es　of　the　C－ftee　allGy　a負er　crept　at　923K　and　at　973K．

Alarge　amount　of　fine　100㎜under　precipitates　distributed　at　gra㎞boundaries　and血side　the

grai鍛and　was　considered　one　ofthe　causes　ofthese　exceUent　creep　Properties．

一153一



K
．
．
329

，
幽
．

　
じ
　
　．
、
C
，

0
ノ
．

0
01

2
　
　
　
　
　
　
　
　
4
　
　
　
　
　
　
　
　
‘

　
ロ
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　

　
0
　
　
　
　
　
0

　
　
　
　
　
　
　
　
　
　

（
ミ
【
）
。
欝
』
昌
8
δ

1σ8

　
　
　
　
．
「

●
．
。
』

gqrs重。¢1．．．．．．．1．・．．・…｛・

．． 黶w

堰D．．．．・．や・free｝劉1嚢・yl・

．．．』』” P『』1’”『’：．．．．．．．．1．．．．’‘』’：

　　　i　φ　1　…
　　　　一．．．200MP読畳．．1．
●、．・．．、に．T、．．．．．．

．’．’

D・狛些≒IL’

　　　　　　　O．．口．．．

…100MP．．

『・葛

　．濫

100

　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
る
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
る

σ
　
　
　
　
σ
　
　
　
　
σ

　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　

（
ξ
ご
8
頭
9
。
δ

1σ8

923．Kl　　i　　　　　　l　　　　　　：　●

　　　　　　　■
　　　　　む一、一一一．一一一一．．一一一．．ロー…一一．一一．墨．．．．

一．．一一．．．一一．一．．．．．．．．

F．．ロー』』．．．

　　｝　　　　　．．一．．「一一－．．一一一．．．一一一一．一．．．1．．．一．．．．．’．．．』……

　　層　　　　　　引　　　　　　1●
一．一一．一一．．． D一．．．．一一・・一一・

@　　　　　　　　　　　　　　　．一■一一一一一一．．一一一

　　　　　　　・一一●・
　　　　　　　　　　6’’”　　　　　　　　．一．．．一．．一7一．．．幽’．

．一．．．一．．．．．．

吹D．

　　　　旨

10－310唖210－1100101102103104105　0．0001　0。001　0．01　0．1
　　　　　　　　　　　Time（h）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Strain

Fig。1　Creep　properties　oft血e　gCrsteel　and　tbe　C－free　a旦［oy　crept　at　923K　with　200　and　100MPの．

1

001

401

201

弓01

401

適01

｛01

401．

（
‘
己
①
駕
乙
8
6

’1．IKiii．．．．．1、、

［三i逐ぎ讐蝋．≡lil軸1∵．

　　　　　　　　　｝i唱i、1「

・ぎ遍∴li壽≒駆

（
』
＼
ご
g
霊
畠
＄
6

10昌310－210昌1100101102103104105
　　　　　　　　　　　Time（h）

コoo

10’1

10’2

10’3

1σ4

1σ5

1σ6

　一7．10
　0．001 0．01

Strain

0．1 1

Fig．3　Creep　properties　of　the　gC．r　steel　and　the　C－free　a量韮oy　crept　at　973K．．

923K，200MPa：Rt＝2810h，　Strain＝0．242　　　973K，120MPa：Rt＝3577h，　Strain＝0．015

Fig．2　SEM　micrographs　showing　homogeneous　precipit面0血ofμand　L訊ves　phases　of
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　the　carbon－fヒee　a㎜ov．
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　　　　　　　　　　　　Design　Principle　fbr　Improvement　of　Toug㎞ess

　　　　　　　　　　　　　　　of　Precipitation　Strengthened　15Cr　Steels

　　　　　　　　　　　　　YToda（a），　H．　Tohyama（b），　K．　Kimura（a）and　F．　Abe（c）

　　　　　　　　　　　　　　　　　（a）Materials　Creation　Research　Group，：NIMS，　Japan

（b）

　　至nterdisciplirLary　Graduate　School　of　Science　and　E且glneering，「致）kyo　Ins旗ute　of驚chnology，∫apan

　　　　　　　　　　　　　（c）Strength　and　Lifb　Evaluation　Research　Group，　NIMS，　Japa貧

1．　豆級窪『0｛畳組C纐0睡

Creep　strength　of　fUUy　annealed　and　precipitation，　streng重hened　15Cr　fbrritic　stee歪s　has　been

stαdied，　in　order　to　replace　conventiona至fbrfit圭。　creep　resistant　steels　which　based　on　a　tem－

pered　martensite　microstructure。1重has　beeB　fbund　that　increase　in　W　and　Co　con重en重s　and　op－

timization　of　C　and　N　concentrations　could　improve　long－term　creep　stre簸9重h　of掘1y

a㎜ealed艶rri窒e　base　15Cr　s重eel　beyo陰d重he　s鋤ength　level　of　conventional　one［1－3］．　Higher

Cr　content　of　the　15Cr　steel重han　those　of重he　conven重ional　one　is　suitab互e　fbr　be枕er　oxidation

resistance［1－3］．　Howevef，　toughness　of重he　fhlly　a！mealed　15Cr　s重eel　is　very　poor，　and　it　must

be　improved　to　ensure　fbrmabi玉ity　and　re蔓iabilit）へTherefbre，重he　aim　of　the　present　study　is　to

discuss　a　possibi至ity　of　improvement　in　toughness　of　the　fUlly　annealed　15αfbrritic　steels，

重he　e鏑cts　ofheat　treatment　and　addi重io陰ofNi　o簸toug㎞ess　have　been　investiga重ed．

2．　電x獲》er畳搬e獺訟且P籔》c£“覇re

Chemical　compositions　of　the　steds　used　in重he　present　s加dy　are　show鷺in　1転め且e亙．　Base

compositio鍛is　C　and：N倉ee　15Cr－IMo－0．2V－0．05Nb－6W－3Co－0．003B　s重eel　and　the　o重her

R）ur　s重eels　contain　various　concentrations　of　C　and　N［3】．　ln　addition£o　the　above　s重eels，　in－

fIuence　ofNi　content　on　impact　toughness　have　been　i臓vestigated　on　OC－7N　and　5C－3N　steels．

These　stee粟s　were　prepared　in　a　vacuBm　lnductio熱fhmace，　ho重fbrged　into　bafs　and　a狐ealed

fbr　30m画a重1473K　fdlowed　by　f魏mace　cool血g　or　wa重er　quenching．　Charpy　impact　tes重s　were

conduc重ed　o礁V－aotch㌻ype　specimens　a重room重empera重ure　and　about　370K．　Microstructure　of

the　steels　in　the　as－annealed　condition　was　examined　under　an　optical　microscope（OM）and　a

sca副ng　electron　microscope（SEM）．

Table　l　Chemical　compositions（mass％）ofthe　presen毛s重udled　s重eels．

C Cr Mo W V Nb Co N B
base 0．00唾 14．91　　1．01 6．03 0．19　　0．045　　2．96　　0．00璽8 0．0031

OC－7N 0．003　　　14．91　　1．01 6．00　　　0．19　　0．045　　2．96　　0．066 0．0028

10C－ON 0．囹0 14．88　　1．01 6．Oi 0．19　　0．045　　2。96　　0．00壌9 0．0028

5C－3N 0．0尋6　　　15。00　　1．00　　　6．07　　　0．19　　0．043　　2．97　　0．033 0．0030

10α8N 0．◎96　　　15．10　　0．99　　　5．94　　　0．18　　0。064　　3．00　　0．082 0．0027

3。　Res賎嚢重S　I駐甕Rd嚢）量S£旦装SS嚢0蓋R

騒g．童shows　Charpy　impact　values　ofthe　Ni　f｝ee且ve　steels　in　the　as　fほmace　coo豆ing　or　water

quenching　conditions　at　room　ternperature　and　370K．　The　dif蝕ences　in　toug㎞ess　between

water　quenched　s重eels　a獄d　fbmace　cooled　ones　are　li劔e　i陰OC－7N，10C－ON　and　5C－3N　steels．

However，出e　impact　values　of　the　water　quenched　base　and　10C－8N　steels　are　higher　than
those　of　the　f魏mace　cooled　ones．　Especially，　the　impact　value　of　224」／cm2　at　370K　fbr　the

wa重er　quenched　base　s宅eel　is　very　excellent　So，　it　can　be　said　tha重increase　in　a　cooling　rate

a丘er　a㎜ealing　improve　a　toug㎞ess　of　the鋪y　a皿ealed　15Cr色πltic　steels，　thoじgh重he　e套

fbcts　of　increase　in　cooling　rate　depen（至on　the　C　and　N　contents　stro鍛9蓋y．

醗g．2shows　influence　ofNi　concentration　on　the　Cha避py　impact　value　ofthe　water　quenched

Oσ7N　and　5C－3：N　steels　at　room　tempera憩re　aBd　370K。　The　Charpy　impact　toug㎞ess　of
OC－7N　steels　at　room　tempera重ure　is三〇wer施an　10J／cm2　independent　of　Ni　concen重ratioR．
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Fig．　l　Charpy　impact　values　of　the　fUmace

cooled　and　water　quenched　steels　tested　at　room

temperature（皿）and　370K．
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Fig．2Ni　content　dependence　of　Charpy　impact

value　of　the　water　quenched　OC－7N　and　5　C－3N

steels　tested　at　room　temperature（RT）and

370K．

However，　the　addition　of　l．5mass％Ni　and

more㎞proves　the㎞pact　value　of　OC－7N
steel　at　370K．　On　the　other　hand，　the　impact

value　of　5C－3N　steel　increases　drastically

with　the血crease　in　Ni　content．　The　impact

value　of　the　5C－3N　steel　contains
2mass％Ni　is　about　l　OOJ／cm2　at　room　tem－

perature，　and　those　of　the　steels　contain

lmass％of　Ni　and　more　are　higher　than
300J／cm2　at　370K．　So，　the　Chaq）y　impact

values　of　the　present　studied　steels，　espe－

cially　5C－3N，　are　drastically　improved　by

the　addition　ofNi．

F量g．3shows　optical　micrographs　of（a）

5C－3N－0．4Ni　and（b）5C－3N－1．2Ni，　and

SEM　microgr司）hs　of（c）5C－3N－0．4Ni　and

（d）5C－3N－1．2Ni．　Both　steeIs　are　in　the　as

water　quenched　condition．　Vblume　f士actions
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Fig．30ptical　micrographs　of（a）5C－3N－0．4Ni

and（b）5C－3N－1．2：Ni，　and　SEM　micrographs　of

（c）5C－3N－0．4Ni　and（d）5C－3N－1．2Ni．　Both

steels　are　in　the　as　water　quenched　condition．

of　martensite　phase，　which　is　observed　as　dark　gray　contrast　on　the　grain　boundary　of　fbrrite

matrix　in　the　OM　micro暫aphs，　and　grain　sizes　are　almost　the　s㎜e　each　otheL　Fu曲e㎜ore，　a

飴wprecipitates　are　observed　on　the　grain　bo㎜dary　in　the　both　steels，　and　SEM　micrographs

show　that　some　particles　with　size　ofhundredsμm　are　precipitated　within　the　grain．　However，

the　Charpy　impact　values　of　5C－3N－0．4Ni　and　5C－3N－1．2Ni　are　26J／cm2　and　330J／cm2，　re－

spectively，　and　the　impact　values　are　improved　drastically　with　increase　in　Ni　concentration．

Consequently，　it　has　been　supposed　that　the　increase　in　Charpy　impact　value　ofthe　steel　with

increase　in　cooling　rate　and　concentration　of　Ni　is　a賃ained　by　the　improvement　of　toug㎞ess

of　fbrrite　matrix　itself
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Prope麗董｛es⑪fAdv裂龍ced　A麗s琶e盤龍藍。　S舳韮韻置ess　S重㊧e璽

　　　（T：EMP駕し⑪Y　AA一贈8Cr一類⑪Nl－3C腿一T姻b）

　　　　　　　　　　　艶rPoweT】1》瞼醜重AppH量。魏董。聡

　　　　　　　　　　　　　　　　ATbhyamal），　H：．Hayakawa1）and　YMinami2）

　　　　　　　　　1）Product　Design　and　Qua玉ity　Contro1，　NKKTUBES，　Japan

2）Materials　and　Processing　Research　Center，　NKK　CORPORA：TION，　Japan

丑．亙翻躯「od［腿C纐0賎

Recen£1y，　the　design　of　thermal　power　p三ants　has毛ended　towards　higher　the㎜al　efficiency，

prompted　largely　by　concems　over　global　environmenta三problems。　For　coal－fired　the㎜al

power　plants，　in　partic“lar，　ultra　s叩er　cri重ica1（USC）boilers，　which　use　steam　at　very　high

temperatures　and　pressures，　are　under　construction．　Such　boilers　require　the　use　of　steel

having　superior　high毛emperature　strength　grea重er　than出at　of　co陰ventional　18－8　s重ainless

stee1S．

The　effects　o£various　alloyfng　elements　on　the　creep　rup紺re　strength　of　18－8　stainless　stee王s

were　examined．　As　a　result，　the　new　hea毛resis重ing　s毛ee互（TEMPA：LOY　AA－1：18Cr－10Ni－3Cu－

Ti－Nb）has　been　deve王oped．　This　paper　describes　various　properties　of　this　newly　developed

steel　aRd　the　resu1毛s　of　2　years£ield　service　in　thermal　power　pIa厩as　a　superhea重er｛ube．

2．Pro砂er重長es　oぼTEMPALOY　AA一二曲e

Precipitation　strengthening　is　mainly　possible　method　for　improviRg癒e　creep　rupture

strength　of　aus窒eni纏。　stainless　steeL　18Cr－10Ni　s£eel　was　selec重ed　as窒he　base　me重aL　Nb　and

Ti　were　added　to　produce　MC　carbides　precipita重io簸strengthening，　and　3wt．％Cu　was　added

給provide　p罫ecipi｛ation　strengthening　of　Cu一τich　phase」鍛addit沁n，　a　small　amount　of　B　was

added　in　order　to　aim　at　the　rein£orcemen重of重he　grain　boundary．　The　chem三cal　composi重i◎n

of　TEMPALOY　AA－1　is　de重ermined　as　shown　iポ殆ble　1．

肱ble　l　Chemical　composit至on　of　newly　developed　steel　TEMPALOY　AA－1（mass％）

C Si Mn P S Cu Ni Cr Ti Nb B
Sample 0．10 029 157 0，025 0，004 2．87 10．37 17．92 0．19 027 0．0024
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Severa至size　of　boiler　tubes　were　manufac重ured，　and　various　properties　were　eva1聾ated．

In　the　case　of　boiler重ube　used　fbr　super　cridcal　condi重ions，　as　fb罫cou且te】㎜easures　against

steam　oxidation，　both　intema夏shot－blasted　tτea蟹1ent　a鍛d　internal　fine　grained　treatment　can

be　co登sidered　applicable重。　TEMPALOY　AA－1　s重ee至tube　as　welL

The　a重lowable　stress　of　TEMPALOY　AA－1　more　than　600℃is　shown　in　Fig．1　compared　with

conventional　18－8　stain互ess　steels．　The　a墨10wable　s重ress　of　this　steel　at　675℃is　66N／mm2，

which　is　fully　sufficient　to　a　devclopment　aim　that毛his重ube　can　be　used　in　the　severe　steam

conditions　exceeding　630℃and　30MPa　tha重are　fbrecast罫or　the　near　future，

一！57一



3．Results　of　field　test

The　field　service　test　was　performed　in　the

boiler　for　industrial　power　generation　in　NKK

Keihin　Works．　The　steam　pressure　and

temperature　are　132／2．86MPa　and　541℃，

respectively．　The　dimension　of　the　tube　is　an

outer　diameter　57．1mm，　the　wall　thickness

11．9mm．The　chemical　composition　of　the　test

tube　is　shown　in　Table　1．　The　tube　was

installed　in　the　secondary　superheater　of　the

boiler，　and　the　field　test　duration　is　2　years．

After　the　field　test，　there　is　no　dimension

change　in　the　outer　diameter　and　wall

thickness　of　the　tested　tube．血d　either　partia1
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十TEMPALOY　AA－1

corrosion　of　the　surface　of　the　inside　and　outside

is　not　admitted．　The　high　temperature　tensile　test

and　the　creep　rupture　test　were　examined．　The

results　of　creep　rupture　test　at　650　and　700QC　are

shown　in　Fig．2　comparing　with　the　average　creep

rupture　strength　of　the　unused　tube．　It　is　thought

that　material　quality　deterioration　is　hardly

caused　at　the　use　temperature　of　600℃or　less

for　the　use　time　of　less　than　100，000　hours。

4．IDisc1Llssion

The　high　temperature　strength　of　this　new　steel　is

excellent　as　described　above．　It　is　possible

thought　to　use　the　precipitation　strengthening　of

M23C6，　MC　and　Cu－rich　phase．　The　transmission

electron　microscope（TEM）observation　results

of　the　tested　tube　are　shown　in　Photo　1．　In　the

grain，　fine　precipitated　NりC　and　TiC　of　about

O．02　μm　were　observed．　Moreover，　the

precipitation　of　M23C60f　about　O．20μm　was

observed　in　the　grain　boundar｝㌃The　results　of

the　TEM　observation　by　the　high　magnification，

the　strain　according　to　fine　precipitation　of

Cu－rich　phase　was　observed．　The　creep　rupture

strength　of　TEMPALOY　AA－1　steel　tube　has

improved　by　these　fine　dispersion　prサcipitates．

5．Conclusion
This　report　has　introduced　the　newly　developed

boiler　tube　which　named　TEMPALOY　AA－1
（18Cr－10Ni－3Cu－Ti－Nb）．　The　cost　perfo㎜ance，

which　is　the　balancing　of　the　high　temperature

strength　and　the　content　of　alloy　element，　of　this

steel　is　excellent．　This　tube　can　be　used　as

superheater　tubes　in　USC　boilers　at　a　pressure　of

30MPa　and　temperature　of　630℃．
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TEM）observation　result　of　the　tested　tube．
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Transition　joints　in　power　plants　between　f奄rritic　steels　and　austenitic　stainless　stee豆s

suf艶r　fyom　a　mismatch　in　coefficients　of　thermal　expansion（CTE）and　the　migration　of

carbon（iuring　service金℃m　the艶rritic　to　the　austenitic　stainless　steel［1］．　To　overcome

these，　nicke1－base　consumables　are　commollly　used．　The　use　of　a　trimetallic　combination

with　an　insert　piece　of　intermediate　CTE　provides　fbr　a　more　effbctive　lowering　of

thermal　stresses［2］．　The　heterogeneous　microstructures　present　in　such　transition　welds

exhibit　dif驚rent　creep　strengths．　Thus，　under　conditions　encoulltered　in　power　generating

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　むplants，　viz．，重emperatures　of　about　550　C，　the　austeni亀ic　base　metal　and　nicke1－base　weld

meta至have　significantly　grea重er　creep　strength　than重he　fbrritic　steel　and　failures　occur　by

cavitation　developed　along　the　weld　metal／fbrritic　steel　interface［31．　The　current　work

envisages　a　trimetallic　joint　involving　modi行ed　gCr4　Mo　stee正aRd　316LN　austenitic

stainless　steel　as　the　base　materials　and　Alloy　800　as　the　intermediate　piece．　Two　joints

a1・e　thus　involved：one　between　316LN　aus亀enitic　stainless　steel　and　Alloy　800，　and　the

other　between　AIIoy　800　and　lnodi負ed　gCr－1Mo　steel．　For　the　joi鍛t　between　Alloy　800

and　modiβed　gCr－1Mo　steel，茎nconei　82／182　is　the　established負ller　materia1．　This　paper

exarnines　the　effbct　of　stress　and　temperature　on倉acture　of　the　joints　between　A夏loy　800

and　modi負ed　gCr一重Mo　steel．　Creep　studies　have　been　carried　out　in　air　on　these　joints　at

　　　　　　　　　　　　　　む
550，590and　630　C，　under　constant　load　condition　at　stress　levels　ranging　betwee1150

and　285　MPa．

In　general　the　strain　versus　tirne　plots　took　t丑1e　fbrm　of　conventional　creep　curves　with

primary，　secondary　and　tertiary　stages，　with　rupture　time　ranging倉om　100　to　8000　ilours．

The　steady　state　creep　rate　increased　systematically　with　increasing　temperatures　in　the

applied　stress　regimes．　The　relation　obtained　in　the　temperature　range　of　550－630。C　is　a

straight　line　which　is　governed　by　the　power　law　equation　given　by　6翻n；A1σn，　where　Al

is　the　ternperature　dependent　constant　and　n　the　creep　exponent　In　the　current　study，　the

values　of　n　are　fbund　to　lie　in　the　range　9－20．

The　ten簗perature　dependence　of　the　rupture　data　can　be　described　by　a　set　of　paraUel

straighdines　linking　results　at　each　stress　level　so　that　the　overali　stress　and　temperature
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dependence　can　be　described　by　the　expression　tr＝A2σ一nexp（一Q／RT）where　T　ls重he

absolute　temperature，　R　and　A2　are　cons℃ants．　For　the　curren毛joint　u簸der　s旬dy，　a　value

of　the　activation　energy　fbr　creep，　Q　of　abou£6451（J／mlole　provides　a　reasonable

description　of　the　results．　This　value　is　in　good　agτeernent　with　the　published　value　fbr

selfLdi飾slo簸in　modi丘ed　gCr－1Mo　steel［4］．　This　agreemen重supports　the　view重ha宅

魚ilure　in　these　weldments　is　con重rolled　by　se艮di飾slon　in　the　modi行ed　gCr－1Mo　stee1．

The　rupture　da£a　fbr　all　tests　are　plotted　as　s重ress　versus　rupture重i瓢e　fbr　each　tempera加re

and　the　data　are　correlated，　using　the　LarsoR－Miller　equa毛ion　with　a　C　value　equal　to　31．

The　MorU｛man－Grant　relation　on　a　log－10g　plot　w漉1east　squares勲ing（regression

coefficient＝0，89）重。　the　data　yielded　a　slope　of－1．6　and　CMG＝0．021　fbr　the　join定．　On

normalizing　the　minimum　creep　ra｛e　data　with倉acture　s重rain，重here　was　a　marginal

reduction　in　the　data　scatter．　Log－log　Ieast　square　fitting　of　the　data　values　was　carried

out　and　the　slope　of　the　line　was　fbund　to　be－1　and　the　coRstant　CMMG　is　equaho　O，19．

Thus，　both　Mon㎞an－Grant　as　well　as　the　modi貸ed　Monkman－Grant　relation　is鉛und　to

be　va至id　fbr　the　join毛under　study　and　can　be　used重。　pre（iict重he　rup重ure　Iifb負）r　a　specif呈ed

creep　rate．

The　time　to　onset　of　tertiary　creep毛23　is　genera正ly　rela紀d　to　rupture　lifヒby　a　fac£or　fl

t23＝f竜，　Thus　fyom重he　rupture　time，　tr，重he　time　up　to　the　secondary　stage　can　be　computed

and　t23　thus　obtained，　can　be　used　fbr　design蕪fb　of　conユponen毛s　which　are　not　suPPosed

to　enter　in重。　the　tertiary　s重age　during　their　service　lifb．　The　joint　between　a置旧〇y　800－

modi盒ed　gCr－1Mo　s£eel　exhibited　t23凱0．5tr．

Detailed　examination　of　the　ffacture　behavior　has　shown　that　failure　develops　as　a

consequence　ohleta11環gical　degradation　in　the　modi負ed　gCr－1Mo　steeL　No　cavities

were　observed　in　the　creep－tested　samples．　The倉acture　behavior　ofthe　welds　var隻ed　with

applled　stress正eve正s　exhibit魚g　the　fbllowlllg　pattern：

1．At　the　highest　applied　stresses　of　270　and　285　MPa，　failure　occuτred　as　a　consequence

of　geometric　instability　in　the　mod雌ed　9Cr－1丁目　s重eei　paren£materia1，　wi重h　signi負cant

necking　that　resulted　in　high　ductility　fai豆ures　with　reductions　in　area　o負he　order　of　85％．

2．At　all　other　lower　stress　levels（＜270MPa），　the　samples魚iled　in　a　relatively　bw

duc亡量1ity　manner　in　the　HAZ　close　宅。　the　f迫sion　boun（圭ary，　Post－test　oμical

rnetallographic　examination　on　longitudinally　sectioned　creep　tested　specimens　showed

absence　ofintergranular　damage　ofthe　fbrm　of　r－type　cavities　and　wedge　cracks．
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　　　　　　　　　㍊員cros笹r腿。醜亙r紐翌Degr認d紐匙員《》髄of琶擁e　HAZ

蓋聰UCr一⑪・4Mo－2W一▽一Nb－C腿S琶eel（P且22）D醐羅霧Creep

　　　　　　N．Komai　and　F　Masuy㎜a

Mitsubishi　H：eavy　Industries，　Ltd．，　Japan

亙．夏】随重rod1胆ct畳0蹴

11Cr－0．4Mo－2W－V－Nb一α　stee1（P　122）田　has　excelle斑　corrosion　resista韮ce　a簸d

approximately　1．3　times　higher　creep　strength　than　Mod．9Cr－IMo　steel（Pg　l）．　This　steel　has

aheady　been　used　fbr　main　steam　pipes，　high　temperat疑re　rehea毛pipes　and　headers，　as　well

as　SHIRH　tubes　in　modern　large　capacity£ossil　power　plants．　It　is　well㎞own　that

weldme磁s　are　weaker　in　creep　strength　tha簸base　metahnder　higher　temperature　and　Iower

s毛ress　conditions［21．　W¢翼dments秘sually倉acture　at　the　intercritical　HA2：a（巧acent　to　base

meta1，㎞own　as野pe　IV｛hilu£e．　However　the　failure搬echanism　has　not　yet　been　elucidated．

夏nthis　study　the　microstructual　degradation　of　the　HAZ　of　this　steel　dud鍛g　creep　was

investigated　in　order　to　better　understand　the　mechanism　of　Type　rV　fail疑re．

2．Exp¢rime吻罫Procedure
Table　l　shows　the　chemical　composition　of　the　steehested．　Wddments　were　fabricated　by

means　of　GnW　process　welding　using　steel　plates　with　34㎜£hic㎞ess．　Post－weld　heat

treaξment　was　applied　to　the　Weldment　at　750℃。　Fig．1shows　a　large　creep　specimen　taken

from宅he　weldments．　The　specimens　were　su切ected　to　creep　testing　and　i瓶e㎝pted　at

spec澁ed　times　pdor　to　rupture，　Micros漁ctual　chaRges　in　the　HAZ　were　investigated　using

OM，　SEM，　TEM　and　the　extraction　replica　techniq慧e．

3。嚢iヒes腫耽s

l）The　creep　test　specimen　ruptured　in　the　f1ne－grained　HAZ　as　shown　in　Fig．2．　Wddments

　　were　weaker　in　creep　streng£h　tha難base　rnetaHn　tests　condほcted　at　higher毛emperature

　　and　lower　s鞍eSS．

2）Fig．3shows　the　hardness　traverse　fbr　the　weldment　during　creep．　The　hardness　of　the

　　weld　metal，　coarse－grained　HAZ　and　base　metal　decreased　with　increases　in　the　creep

　　damage　rate，　while　hard聡ess　changed　Qnly　slightly　in　the　fine－graine（玉zone．

3）Fig．4shows　TEM　micrographs　at薮ne－grained　HAZ．　The籔ne－grained　HAZ　consisted　of

　　recovered　martensite　with　low　dislocation　densities，　and　the　micros㎞ct蘇re　changed　to

　　subgrains　during　creep．

4）Creep　cavities　were　detected　at　grain　bourヒdades　in　the　fine－grained　HAZ　As　shown　in　Fig．

　　5，the（iensities　of　creep　cavities　increased　with　the　creep　damage　fate．　Fig．6shows　the

　　linke（i　cavities　observed　in　the　fine－grained　HAZ　after　creep．

5）M23C6，　M7C3　and　MX　type　carbides　had　aheady　precipitated　in　the　HAZ　befbre　the　creep

　　test．　A　La．ves　phase　arose　at　the　grain　boundary　of　the　coarse－and　fine－grained　zones　of

　　the　HAZ　during　the　creep　test．

Refere賎ces
［ll　Y　Sawaragi，　A．　Iseda，　K。　Ogawa，　E　Masuyama　and　T．　Ybkoyama：E．　Metcalf（ed．），　New

　　　Steels　fbf　Advanced　Plant　up　to　620℃，　PicA　Publishing，　London，　UK，（1995），　p45，

［2】FMasuyama，　M．　Matsui　and　N．　Komai：Key　Enginee加g　Matedals，171－174（2000），

　　　P99．
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Table　l　Chemical　composition　of　steel　tested （mass％）

C Si Mn Cr Ni P S Mo W Cu V Nb B N
0．12 028 0，61 10．50　　　0，34　　　0，018　　　0．001　　　0．36 2，05 0，97 0．21 0．06　　　0，0029　　　0．069

Fig．1Appearance　of　large　size　creep　specimen
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　　　Fig．4TEM　micrographs　at　fhle－
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Fig．6Microstructure　of　creep
　　　　　　　damaged　HAZ　observed
　　　　　　　by　replica
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MICROSTRUCTURAHNVESTIGATIONS　ON
TYPE　IV　CRACKING　IN　A　HIGH　Cr　STEEL

　　　　　　　　　　　　　　S．K．　Albert＊，　M．　Matsui　and　M．　Tabuchi

　　　　　　　　　　　　　　翫加ηα11嘘伽顔π1協；α∫ε吻」∫5c∫θπcθ

　　　　　　　　　　1－2－13επgε〃，器配ん膨わα，1bα7αん’305－0047；」召pαπ

＊1ん4∫アαGαπ4h∫Cεπ〃εノ【b7／1∫o〃1’c　Rε5εαrcl㌦，1（召加αんんα〃1－60310211ンz4’α

　　　　　　High　Cr　steels　with　higher　creep　strength　and　ductility　than　the　conventional　Cr－Mo

steels　are　being　developed　worldwide．　One　of　the　limitations　in　this　class　of　steels　to　achieve

the　desired　high　temperature　properties　is　the　problem　of　cracking　in　the　heat　affected　zone

（HAZ）of　their　welds　during　service　or　creep　tests，　often　referred　to　as　Type　IV　cracking．　The

creep　life　of　the　weldments　of　these　steels　can　be　as　low　as　20％of　the　base　metals　and

cracking　almost　always　occurs　in　the　HAZ　close　to　the　base　metal［1］．　This　zone　is　heated　to　a

temperature　between　Acl　and　Ac3　temperatures（interclitical　HAZ　or　ICHAZ）or　just　above

Ac3（fine－grained　HAZ　or　FGHAZ）during　welding，　and　is　characterized　by且ne　grain　size．　In

the　present　study，　microstructural　changes　that　lead　to　Type　IV　cracking　in　HCM12A（12Cr－

0．4Mo－2WCuVNb）steel　HAZ　have　been　studied　systematically　in　the　as－welded　condition，

a丘er　post　weld　heat　treatment（PWHT）for　different　duration　and　after　creep　test．　Studies　were

also　carried　out　on　specimens　with　simulated　HAZ　structures．　Microstructural　simulation　was

carried　out　both　by　fumace　he盆t　treatment　and　by　weld　simulator（Gleeble　weld　simulator）．

　　　　　　SEM　micrographs　of　the　coarse　grained　HAZ（CGHAZ）and　FGHAZ　a負er　a　PWHT

of　1013K／15　minutes　are　shown　in　Fig．1．　A　comparison　of　the　microstructures　reveals　that

the　precipitates　in　FGHAZ　are　much　larger　than　that　present　in　the　CGHAZ．　Figure　2　shows

the　hardness　profiles　in　the　HAZ　in　the　as－welded　condition　and　after　PWHT　for　15　and　240

minutes　respectively　at　1013K．　Hardness　of　the　ICHAZ　has　come　down　ffom　250　VHN　to

220VHN　even　after　15　minutes　of　PWHT．　No　fulther　reduction　in　the　hardness　of　this　zone

was　noticed　with　increase　in　the　PWHT　time，　though　hardness　of　the　HAZ　close　to　weld

metal　reduced　with　increase　in　time．　Hardness　values　clearly　indicate　the　tempering　kinetics

of　the　ICHAZ　is　much　faster　than　that　of　the　rest　of　the　HAZ　and　this　zone　has　the　minimum

strength　after　the　PWHT．
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Fig．1　Microstructure　of　a）HAZ　close　to　fusion　line　and

b）FGHAZ　a負er　PWHT　of　1013K／15　min．
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Fig．2　Microhardness　profile　in

the　HAZ．　Location　of

microstructures　in　Fig．1　is

indicated　in　the　graph．
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　　　　　　　　a）　　　　　　　　　b）

Fig．3　Microstructure　of　creep　tested　weld　j　oint

a）HAZ　close　to　base　metal　with　creep　cavities

fbmled　around　large　particles　b）base　metal

with　small　precipitates　and　without　cavities

FGHAZ　is　lower　than　that　of　base　metal　and　rest　of　the　HAZ．

cavitation　was　the　predominant　mode　of　f士acture　while　in　the　HAZ　simulated

was　not　so．　HAZ　Inicrostructure　was　also　simulated　by　a　weld　simulator　in　wh

and　peak　temperature　experienced　by　ICHAZ　and　FGHAZ　in　the　actual　weld　were　employed．

Acomparison　ofthis　simulated　microstructure　with　that　of　the　actual　weld　j　oint　and　also　with

that　simulated　by　heat　treatment（Fig．4）shows　that　HAZ　microstructure　simulated　by　weld

simulator　matches　more　closely　with　that　of　the　actual　weld．　During　heating　part　of　the

the㎜al　cycle，　transfb㎜ation　to　austenite　begins　initially　along　the　prior　austenite　and　lath

boundaries．　The　precipitates（predominantly　carbides）in　these　regions　dissolve　in　the

austenite　while　those　within　the　lath　interiors　remain　without　dissolving．　During　cooling　part

of　the　the㎜al　cycle，　austenite　transfb㎜s　to　ma丘ensite　and　the　net　result　of　the　weld　thermal

cycle　in　these　parts　of　HAZ　is　a　microstmcture　as　sho㎜in　Fig．4a；with　partial

tr㎝s鉤㎜ation　of　mathx　and卿ial　dissolution　of　precipitates。　Due　to　relatively　high

concentration　of　carbon（due　to　dissolved　carbides）in　the　tr母nsfb㎜ed　martensite　and　the

availability　of　pre－existing　carbides，　tempering　kinetics　of　the　ma質ensite　fb㎜ed　in　the

FGHAZ　and　ICHAZ　would　be飴ster　than　rest　of　the　HAZ　where　complete　transfb㎜ation　has

taken　place．　This　in　turn　leads　to　reduction　in　hardness，　increase　in　the　size　of　the　precipitates

and　destruction　of　the　lath　structure　in　the　FGHAZ　and　ICHAZ　a負er　PWHT．　As　a　result　of　all

these　changes，　high　temperature　strength　of　these　zones　comes　do㎜which　eventually　leads

to　Type　IV　cracking　during　creep　test　or　in　service．　Creep　tests　using　specimens　with　ICHAZ

and　FGHAZ　simulated　by　weld　simulator　is　expected　to　provide　more　infb㎜ation　on　the

mechanism　oftype　IV　cracking　and　probable　methods　to　overcome　it．

　　　　　　　　　　．遠　　　　　　　　　　　　　藩瀕

　　懲　　　　　　　　　　　　　　　　　1．．．．雪

　　謬

覇
．

塑．謹．

薫．　藤 ．窟．

「
醇

　　　　Figure　3　shows　microstnlctures　of

the　weld　joint　af㌃er　creep　test（923K，

40MPa　rupture　time　l1273h）f士om　the

HAZ　where　ffacture　eventually　took　place

（Fig．3a）during　testing　and　the　base　metal

（Fig．3b）．　Precipitates　in　the　location　of

倉acture　are　larger　than　those　in　the　base

metal　and　the　creep　cavities　apPear　to

have　nucleated　around　large　precipitates．

　　　　　　Results　of　the　creep　tests　of

specimens　with　HAZ　microstructure
simulated　by　heat　treatment　also
confirmed　that　creep　Iifヒof　ICHAZ　and

　　　　　　　　　　However，　in　weld　j　oint，　creep

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　specimens　this

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ich　coolin9「ate

　　濃

　　　　　　　　　　　　a）　　　　　　　　　　　b）　　　　　　　　　　c）

Fig．4Microstmc加res　of　a）HAZ　of　actual　weld（1．6㎜丘。曲sion　line）b）HAZ　simulated

by　weld　simulator　and　c）HAZ　simulated　by　heat　treatment（peak　temp．　of　simulation　l　l　23K）

Refbrences

［1］Ellis，　F．V　and　Viswanathan，　R．，　Review　of　Type　IV　Cracking　in　Piping　Welds，　Integrity　of

High　Temperature　welds　Profbssional　Engineering　Publishing　Ltd．　UK．1998　PP　125－134
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S重re§§／S翻’翻董醜A三一昼ys蓋s　C⑪眼cer薬量醜9璽）e重er藍⑪麗麗叢⑰龍。ぼCreep　Prope晦繍重

　　　　　　　　　　　　　　　　　　HAZ⑪奮H蓋霧h　Cr：鯉［e蓬頭一Re舖s重蓋翻g　S重e㊧且

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Li　D（加n，　Shinozaki　K．，　Kuroki　H．

　　　　　　　　　　Gradua重e　Schoo亜of　Engineering，　Hiroshima　University，　Japan

蓋」就rod髄。重豊。翻

　　Previous　reportl）has　discussed重he　ro三e　ofprecipitate圭n　creep　void　initiation　by　using　2－D　mode1．

However　it　is　impossible　to　introduce　triaxia夏stresses　in　welded　joi煎because　of　2－D　model

limitatio陰．　Therefbre　a　3－D　precipitate　and　matrix　model　is　perfbrmed　to　do　microscopic　stress

analysis加this　study．　At　the　same　time　stress　a旦alysis魚the　welded　j　oint　is　also　carried　out　and　its

computed　result　is魚troduced　in重。　the　3－1）mode夏as　app至ied　sttess．　Based　on　macro　and　micro

models，　the　ef驚。重s　of　precipitate　and　the　width　of　fine－grained　heat　af琵cted　zone（FGHAZ）on

creep　void　occurrence　are　discussed．

2．Mo“e藝

2．亙Ma中陣ode且0ぼ0麺鍾ass　we廻de砺0賊
　　The　proto鯉pe　of　macτo　modehs　an　actual　one　pass　welded　joint　spec㎞en　used　hl　the　creep　test．

The　diameter　of　specimen　is　5㎜．　The　widths　of　weld　me懐1（WM），　co飢se一霞a血ed　heat　a鏑cted

zone（CGHAZ），　FGHAZ　and　base　meta嚢（BM）are　determh｝ed　to　be　8，1．9，1．3　and　6．8　mm
respectively　by．雛eas蟹勧g　the　specimen．　Fig麗e　l　shows出e砥ial　sy㎜e往ic　mode1，　which　is　1／40f

the　ac加al　specimen．　Creep　temperature　is　923　K．　Applied　stじess　are　90　and　100　MPa　respectively．

Creep　process　is　ass購med　to　fbUow　Nortonラs　creep夏aw，　described　as毒＝Aσn．The　values　of　A　a鍛d

nused　are　shown　in　Table　12）．　The　s㎞ulatio難is　carrled　out　by重he　FEM　code　A：NSYS　5．5．

2．23一豆》磁頃cro瓢od廷｝且。ぼP『e¢蓋甕｝嚢重a重e繍賑d搬禽重『亘x

　　The　precipitate　and　matrix　model　is　assumed重。　be　an　isolated　precipi重ate　embedded血Inatrix．

The　matrix　creeps　but　the　precipi重ate　does　not．　The　radius　ofprecipitate　is　O．2μmand癒e　matrix　is

4×4×4μ膿3．Fi騨e　2　shows　the　micro　sy㎜e往ic　model，　which　is　l／80f　the　physical　mode1．　The

comp滋ed　result　ofthe　welded　joklt　model　is註｝troduced　i飢。　this　3－D　micro　model　as　applied　stress．

3．Res聡且重S蓬遷幻妻d耳）且SC護且SS且0顯S

　　Figure　3　shows　contour　map　of　eq戯valent　s重raln　after　600h　creep　at　stress　l　OOMPa．　The　largest

equivalent　strah｝appea∫s　at　FGHAZ．　Figure　4　shows　the　comparison　in　dis重ributio陰be重ween　creep

vold　number　and　calculated　equivalent　s糎ain．　The　peak　positio簸s　of　creep　void　n㎜ber　and

equivalent　strain　a㎞ost　cor罫espond．　This　phenomenon　suggests　the　crltical　role　of　equiva豆ent　strain

on　creep　void　occuごrence．　Figure　5　shows　the　ef艶ct　of　width　of　FGHAZ　o獄equivalent　stra辻［．　The

larges重equlvalent　strain　decreases　f｝om　O．054　to　O．023　w泌adecrease　in　wid重h　of　FGHAZ倉om　1．8

mm　to　O．8　mm．　This　result　implles重hat　narrow　FGHAZ　has　beneficial　e驚ct　oB　prolonging　creep

li免time　ofwelded　jo撤，

　　The　cor叩厩ed　result　of　one　pass　welded　joh覚modeHs　hltroduced加to　3－D　micro　model．　The

resu髭of　3－D　model　is　slmilar　as　2－D　model．　Thehdargest　equivalent　s重rains　appear　at
precipita重e／ma重rix量nterface　and　it　is　used　in　the　fbllow童ng　discussion．　F量gure　6　shows　the　equivalent

s重rah｝as　a負mc重ion　of　creep重ime　under重he　conditlons　ofprecipitate　existing　and　not　It　can　be　seen

that　equivalent　strab　ra重e　under重he　condi重ion　ofprecipltate　exlstlng　is　much　higher　than　that　without

precipita重e．　Figure　7　shows　the　equivalent　stra沁as　a　f㎞ction　of　creep　time　when　precipi重ate　is

Iocated　at重he　largest　equivalent　s鍾ain　mesh　in　FGHAZ，　CGHAZ　and　BM　respectively」t　can　be

seen　tha重FGHAZ　still　has　the　highest　s賛ain　concen鞭ation．　At　the　same　time，　CGHAZ　and　BM　have

high　stra撮rates　too．　However，　it　should　be　noted　that重he　equivalent　stra加of　most　area　fbr　CGHAZ

and　BM　is　s翻much　lower宅ha簸that　ofFGHAZ．
　　The　results㎞dicate　tha重precipita重e　aggravates　the　s重rain　concentration　at　precipitate／matrb【

interface　and　is　easy　to　lead　to　creep　void　occu£rence，　and　nalrow　wid宅h　of　FGHAZ　can　decreases

the　tendency　of　occurrence　ofcreep　void．

R㊧艶ギe獺ces：

［11Shinozaki　K．　et　al．，　Preprints　ofthe　nationaI　meeting　ofJ．W．　S．（2001），　No．68，　pp．288

［2］Tabuchi　M　et　al．，　Repo丘of　lSIJ　meeting　B（2000），：No．3，　pp．257
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　　　　　　　　　　　　　　　Mod二二d　9Cr・丑Mo　W㊧腿Jo最舳

　　　　KLaha，　K．S．Chandravathi，　K．Bhanu　Sankara　Rao　and　S．：LMannan

Materials　Development　Group，　Indira　Ga盤dhi　Ce搬re　for　Atomic　Research，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Kalpakkam－603102，至ndia

1●　】［ntroduction

gCr－1Mo　steels　are　being　widely　used　in　the　construction　of　power　generation　and

petroche翻cal　plan重s．　Joining　by　fusion　welding　is　commo蝕ly　employed　iR　s装ch　large－scale

pla煎s．　Weld　joints　of　these　s重eels　are　prone　to　pre搬ature　creep　failure［1］．　In　this　work，　creep

deformation　and　fねct慣e　behaviour　of　weld　joints　of　plain（T9）and　mod並ied（T91）9Cr－1Mo

steels　have　been　studied．　Rela重ive　failure　susceptibility　of　the　weld　joints　compared　to　their

respective　base　metals　has　bee蕪assessed．　The　results　have　been　explained　on　the　basis　of

different　micros重ructures　developed玉n重he　hea重一affeαed　zones（HAZ）of　the　weld　joints．

2．Experimenta豆Details

Similar　weld　joints　of　Tg　and　T91　steels　were£abricated　by　fusion　welding．　The　joints　were

pos毛一weld　hea毛一t罫eated　at　973　K（for　T9）and　1033　K（for　T91）for　l　hour．　Microhardness

measurement　and　optical　a鼓d　electron搬icrocopy　of　the　micros重ructures　across　the　weld　loints

were　c瞭ied　out　Creep　tests　o簸both　the　base　metals　and　weld　joints　were　co韮ducted　at　823－923

Kin　the　stress　range　of　50－250　MPa．　The　creep　strain　accumulation　in　the　difβerent

microstructures　aαoss重he　weld　joi磁s　was　detemユined　by雌errup重ing　the　creep　test　and

measuring重he　distances　between重he　marker　points　made　on　the　specimcn　prior　to　the

commencement　of　creep　test．　SEM　was　used　to　investigate　the　cfeep　cavity　accumulation　in　the

different　m三crostructures　of　the　joints．　Dif£eren重HAZ　structures　of　both重he　steel　weld　joi蕪ts

were　simulated　and　tensile　properties　were　evaluated　to　identify　the　weak　link　in　the　HAZ．

3．Results　and　D圭scussion

HAZ　of　both　weld　joints　is　composed　of　coarse　prior－austenitic　grain　martensite，　fine　prior－

austenitic　grain　martensite　and　inte∫critical　structure　a（薄oining　the　unaffected　base　metal．　A

hardness　trough　was　observed　in　the　intercriticahegion　of　HAZ　of　both　the　weld　joints．　T91

showed　higher　creep　rupture　s重rength　than　the　Tg　steel．　Wdd　joints　of　both　the　steels　showed

lower　nlpture　life　than　theif　respec重ive　base　nletals；the　reduction　was　more　at　higher　test

tempeτatures　and　Iower　applied　stfesses．　At　a　given重est　temperature　and　applied　stress，　the

reduc£ion　was　more　in　T91　stcel　than　in　Tg　stee1．　T91　weldjoint　exhibited　higher　creep　strength

than　the　Tg　steel．　The　creep　failure　in　both　the　steel　weld　joints　occuπed　in　the　intercritical

region　of　the　HAZ　by　type　IV　mode．　Creep　failure　loca重ion　in重he　intercritical　HAZ　of　both　the
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joints　agreed　well　with　the　lower　hardness　in　the　intercritical　region　of　HAZ　of　the　joints　as

well　as　with　the　lower毛ensile　strength　of　the　steels　subjeαed　to　i磁ercritical　heat重reat搬ent．　The

chafactefistic　features　of　the　type　IV　failure圭n　Tg　aRd　T91　weld　joints　dif£ered　considerably・

The　creep　strain　accu騰ula重ion（Fig．1）with　no　indica重ion　of　creep　cavitatlon　in　the　intercr三tical

region　of　HAZ　led　to毛he　prema加ぞe£ai至ure　of　the　Tg　jointJn　T91　join重，　both　creep　s重rain

accumula毛ion　and　creep　cavitation　occurred　in　the　i厩ercritical　HAZ（Fig．2）．　Creep　cavi毛a毛ion

was　pτedo斑i韮a擁at　higher　test　temperatures　and　lower　applied　s重resses．　Higheπeduc£ion　in

c罫eep　streng翫of　T91　joint　compared　to　i重s　base　me£al　than　that　in　Tg　joint　was　associa毛ed　with

the　occurrence　of　creep　cavitation　damage　in　the　intercritical鷺AZ．　TEM　investigations

revea豆ed　tha重fine　lath　structure　with　high　dislocation　density　of　both　steels，　had　been　replaced

by　equiaxed　subgrai蕪s　with　low　disloca重ion　density　in　the　intercridcal　region［21．　Coarser

carbides　wcre　observed　in　the　steels　s腱bjccted　to　in重ercritical　hea£ing　compared重。　those　in　the

base　metals．　These　microstructural　changes三ed　to　Iower　hardness　in　the　i磁e璽critical　HAZ　o負he

joints　contributing宅。　Iower　creep　strength．
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Figユ　Strain　distribution　profile　across　Tg

　　　　weld　joint（823K，150　MPa，　t，一2070　h）．

Fig．2　Creep　cavity　distribution　across　T91

　　　　weld　jOi磁（923K，50　MPa，窒，42723　h）．

3．ConclusiOIls

Both　the　Tg　and　T91　joints　possessed　lower　cτeep　strength毛ha脈heiπespective　base　me重als．

Failure　occurred　in　the　i韮tercriticahegion　of　HAZ．　T91　steel　we夏d　joint　was郵ound　more

suscep重ible　to　strength　reduc重ion　thaR　the　Tg　weld　joi簸重．
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Evolution　of　Microstructure　in　Creep－Resistant　Steels
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　　　　　　　　　　　　　　　　　University　of　Cambridge

　　　　　Department　ofMa重erials　S　cience　and　Metallurgy，

　　　　　　　Pembroke　street，　cambridge　cB23Qz，　U．K．

亙。　亙簸窪rod【雛ct藍0盟

There　are　co瞭adicωry　requirements　in癒e　design　of　creep－resistant　alloys［1－3］。　The　alloys

are　desig陰ed　to　resist　defbrmatio鍛by　incorporatiag　a　large　nu搬ber　density　of　barriers　to

dislocation　motion．　The　resulting　fine　dispersions　of　particles　gives　the　material　a　stored

e塗ergy　which　in重urn　reduces癒e　stability　of重he　microstructure　as　the　sys£em重ends　towaτds　a

s乞ate　of田inimum　f掩e　e聡ergy．　This　papeごdeals　wi宅h　local　aBd　long－range　factofs　which

contrib厩e宅。　the　stored　energy　of　creep－resis重a擁steels，　and　the　new　methodologies　which

may　in　the　fhture　he玉p　iR　deducing　the　roles　of　alloying　elemen重s　in　controlling　the　s重ab簸ity　of

重he　overall　microstructure．

2。　S重ored豆L建白e亙rgy

Energy　can　be　stored　in　a　material　in　a　large　variety　of　ways［4］．　The　table　below　co鵬pares

the　c線韮culated　stored　energies　of　some　eleme聡重ary　microstructures　re隻ative　to　an　equilibri斑n

mixture　offbrr三te，　cementite　and　graphite．　The　phases　in　cases　I　and　2　invdve　the　partitioning

of　all　elemen重s　so　as　to　minilhise　f動ee　eaergy．　In　cases　3－5，　the　iron　and　substitu重ional　solutes

are　configurationally丘ozen（fbr　martensite　even　the　in宅erstitial　demen重s　are負ozen）．　Case　6

refbrs　to　an　iron－base　mecha鍬ical至y　aHoyed　oxide－dispersion　strengthened　sample　which£o

my　knowledge，　has　the　highest　repor亡ed　s重ored　energy　prior　toτecrystallisaton［51．　The

magnitudes　of　the　f士ee　energy　changes　as　the　sytem　approaches　equilibrium　are　seen　to　be

very　sma11，　but　cτeep－resista擁steels　have宅。　last　fbr　very　long毛ime　periods，　so　eve聡these

small　changes　are　of　impor重ance。　Thus，　Abe　a　co－workers　have　adopted　a　novel　approach　in

which　they　design　steels　where重he　initial　grain　struc重ure　a紅d　precipi重ate　size　is　very　coarse，

a簸dhave　shown宅ha宅this　ca聡1ead重。　creep　rupture　lives　comparable　to　micτostructufes　where

the　initial　scale　is　very　fine［6，7］

Tab｝e　1：Calculated　stored　energies　ofavaτ童αy　of　Inicros宅ructuτes［4・］

Pha8e　Mix加re　in　F←0．2C－1．5M塾wt，％a協00　K

1，Fbrr韮te，　graphite＆ce鵬enもiもe

2．Ferri七e＆cen薩e】【≧七曜te

3．Paτa£蔓uihbriu瓢歪6鷲ite＆paraequilib通罎皿ce搬e瀟i七e

4．Baini七e　a滋d　paτaεquilibri㎜cementi七e

5，Ma況te夏siもe

6．Mechanica1至y認oyed　ODS　meta1

Sもored　Energy／Jmol－1

0

7◎

385

785

1214

55

The　ra重e　at　which　a　rnicrostructure　changes　wi玉1　naturally　be　greater　when　the　stored　energy　is

large，　b慌account　must　also　be宅aken　of　the　barriers重。　achieving　equi夏ibrium　Kinetics　plays

a職三mportan重role　and　there　has　beell　considerable　recent業esearch　on　understanding　the
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interactions　between　complicated　precipitation　react童ons．　Thus，　it　has　been　demonstrated　that

the　precipitation　of　M23C6　can　be　accelerated　by搬any　orders　of　magnitude，　by　a　subtle

change　in重he　overall　chemical　composition［8，9］．　Both　the　precipitation　and　dissolution　of

metas重ab董e　precipitates　is　crucial　in　predicting　these　changes［8，9］．

Am勾or　part　of　this　paper　wimherefbre　deal　with　the　fbllowing　kinetic　phenome鍛a：

）・－（

（ii）

（iii）

Simuhaneous　precipitation　reactions，　their　control　and　the　evolution　of　undes童rable

phases．　This　will　also　cover　multiphase　coarsening　phenomena．

The　role　of　multicomponent　dif飯sio陰in　con宅rolling　precipi重a宅ioR　and　coarsening

phenomena．　It　will　be　demonstrated　that　the　binary　diffUsion　equations　do礁。窒reveal

the　essential　trends　in　coarsening　reactions．

There　are　m句or　approximations　used　in　many　kinetic　Inodels，　par重icu韮arly　in　the

treatment　of　multicomponent　capillari智ef琵cts，　which　can　be　seminal　in　the　discovery

of　which　a茎韮oying　elements　are　best　a毛suppressing　coarsening　reactions．
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Prec童P面恥te　s電認愛頭駈ty量減（＝Teep　Res蓋s電灯賊重Fe慰理豊髄。　S電ee盈s－

　　　　　　Exper蓋me聯盟聰ves重量9我樋。凹凹d　Mode勢子賊9

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　J．Hald，　L．　Korcakova

IPL－MPT，　Technical　University　ofDenmark，　Lyngby　Denmark

1。論証rod麗C重io顯

Alloy　development　in重he　last　25　years　of　9－12％Cr　fbrritic　creep　resistant　steels　fbr　cri主ical

components　in　s重eam　power　plants　like　steam　lines，　turblne　rotors　and　casings，　has　led　to　a

doubling　of　the　105h　creep　rup加re　strength　at　6000C，　This　has　been　achieved　through

apparendy　mi難or　alloy　compositional　changes　to　well　established　steels　Iike　the　gCr1Mo　and

12CrMoV．：Newly　developed　alloys　like　the　modi負ed　gCr1Mo　steel　P91　and　the　tungsten

alloyed　9Cr　a簸d　l　l　Cr　s慰eels　P92　and　P122　have　recently　been　used　in負111　scale　in　new　power

plants，　which　operate　at　advanced　steam　conditions　in　Japan　and　Europe．　The　decision　to

introduce　the　new　alloys　in　power　plant　wa写mainly　based　on　results　fセom　long－term　creep

rupture重ests　las重ing　up　to　app．60．000　hours．　However，　power　plants　are　expec重ed　to　operate

拓rup重0200．000－300。000　hours，　so　considerations　about　the　long　te㎜creep　s£ability　of　the

new　alloys　are　necessary　to　support　the　decision　to　introduce　thern．　Such　considerations　about

long重erm　creep　stability　must　rely　on　s加dies　of　the　microstructure　stabili重y．

：Numerous　inves重igations　of　the　tempered　martensite　microstructure　of　the　new　9－12％Cr

s重eels　indicate　that　the　precipitate　particles　play　a　crucial　role　fbr　the　micros伽cture　s重ability

礁der　creep　conditions．　It　has　been　fbund　that　the　appafently　minor　changes　to　chemical

composition　in重he　new　steels　introduce　new　precipitates　in　the　micros繊cture，　which

con重ribute　to　particle　strengtheni難g．　In　order　to　make　predictions　about　the　long－term　stability

of　the　precipitates鴛is　therefbre　necessary　to　deveiop　new　advanced　characterisation

重echniques，　which　allow　on－1iRe　discrimination　between　various　precipitate　types，　and　new

models　to　predict　precipita竃e　growth　and　coarsening　based　oR　the㎜odynamic　and　kinetic

principles．

2．　Preci勲藍ta重e　c蓋盆a罫aしC重eris謎t艮0灘匡

The　new　9－12％Cr　s£eels　co撹ain　several　precipita重e　types，　which　fbrm　at　diffbrent　time　and

tempefa毛ufe　either　during　the　final　normalising　a笠d　tempering　heat　treatment　of　the　s毛eels　or

during　creep　exposure．　Table　l　shows　an　overview　of　the　Inost　common　precipitates　in

tungsten　alloye（玉9Cr　steels　like　the　P92．

Preci　it滋e 麟量。員es量聰t血e　9CrW　stee藍P92

Pどeci　itate 慰e㎜e賊S Me蹴s玉ze 鼠emark
　　M23C6

@　　MX
@　　MX
kaves　phase

@　NbVCN　　　　　　　，　　　，　　＿，

@　　　　y，N

iFe，Cr）2（Mo，二二）

　　寄100nm

@　駕100益m

@　霜35nm
�Q50－300nm

　　Precipita毛e　during　tempering

tndissolved　dur圭ng　austenitizatio無

@　Precipitate　during　tempering

orecipitate　during　creep（T＜7200C）

7励zθ1，

In　order　to芝nake　statemen重s　about重he　infbence　of　the　precipitates　on　creep　strength　it　is

necessary　to　de重e㎜ine　volume飴。重ion　and　mean　particle　size　of　the　individual　precipi毛ate

types，　and　the　developmen宅of毛hese　as　a　fhnction　of　time　and　temperature．　As　seen　ffom

Table　l　the　various　precipitates　have　distinct　chemical　co搬positions，　which　rneans　that　it　is

possible　to　discrimi膿a重e　between　them　by　means　of　newly　developed　electron　microscopy

methods　1ike　Energy　Filtered　Transmlssion　Electron　Microscopy（EFTEM）．　This　technique　is
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based　on　high　resolution　mapping　of　infbrmatio盤倉om　e｝ectron　energy　loss　spectra（EELS），

and　it　allows　accurate　measurements　ofparticle　sizes　down　to　a飴w　nm［1］．However，　there　is

alower　limit　to宅he　useable搬agni負cation　in　EFTEM　microscopes，　which　means　that

statistically　so磁d　determination　of　mean　particle　sizes　larger　tha亘app．200　nm　become

unprac重ical　with　the　EFTEM　method。　For　the　larger　particles　it　is　now　possible　to　make

particle　size　meas翼re斑ents盈Scanning　Electron　Microscopes（SEM），　as　the　resolutlon　power

has　been　improved　in　recent　years　by　the　introduction　of　new　high　intensity　electron　sources．

For重he　Tungs重en　coR毛al無ing　Laves　phase　pa貢icles　in　gCrW　steels　discriminatioR食om　other

particles　can　be　obtained　in　the　SEM　based　on　the　atomic　nu曲er　contrast　in　backscattered

electrOR　images［2］．

Particle　size　measurements　on　steel　P92　in　the　as－received　condition　as　well　as　after　exposure

up　to　60．000　ho鷲rs　at　600。C　show毛hat　VN　partic互es　are　very　stable　and　coarsen倉om　app．35

難m重oapp．40　nm　diameter．　M23C6　carbides　coarsen　slowly　fピom　app．80　nm　to　app．100　nm

diameter。　Laves　phase　particles　precpitate　and　grow　during　the　first　appjO．000　hours　to　a

size　of　app．200　nm　diameter，　and重hen重hey　coarsen　to　app，250　nm　diameter　after　60。000

hours　ofexpos“re．

3。Mo岨elll取g　ofμec五P五t蜘s訟bl置i重y

Modelling　of　precipi重a£e　s重ability負）cus　o簸grow癒and　coarsening　processes．　Recent

developme難毛s　of　（玉atabases　and　　sof紙vare　　to　　predict　the㎜odynarnic　　equilibria　　量n

multicomponent　systems（e。g．　Therζnocalc），　and　development　of　mul重icompo鷺ent　dif旬sion

databases　and　associated　so食ware　like重he　DICTRA　has　allowed　sig簸if玉cant　progress　in　the

modelling　of　precipitate　stabili重y．　Based　on　the　assumption　of　Iocal　equilibrium　at　the

precipitate／rna重rix　in毛erface　the　problem　of　particle　gro帆h　ca亘be　treated　as　a　r嬢oving

boundary　problem［31．　The　problem　of　par毛icle　coarsening　can　be　treated　similarly　by

incorpora£ing　a　contribui毛ion　fセom　the　interfacial　energy　to　the　Gibbs　energy　of　the　particle．

This　leaves　the　interfacial　energy　as　the　only　fi重parameter　in　the　coarsening　model［4］．

The　paper　will　give　examples　of　calculations　of　growth　and　coarsening　compared　with

experime難tal　measurements　of　particle　sizes　as　well　as　considerations　on　the　inf玉uence　of

chemical　composi重ion　on　particle　stability．
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Metallurgical　and　Ma重erials　Transactions　A，

一172一



TTT髄AGRA団：F（躍《THE灘REα麗TAT亙⑪N　O：劉LAVES
　　　　　　P麗AS：E頁N　Fe・C酢W・C　QUATERNARY　STEE】L

CONSTRUCT：ED聾Y　SYSTEM　FRE：E　ENERGY　THE⑪RY
　　　　　　　　　　　　　（1）　　　　　　　　　　　　　　　　（2）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（1）　　　　　　　　　　　　　　　　　（3）　　　　　　　　　　　　　　　　（2）

　　　　Y．M擁rata　　　　　　　　　　　　　　　，T．　Koyama，M．　Morinaga，T．　Miyazaki　a簸d　M．　Doi

（1）Departmen隻of翼ater量als　Science　and　Engineering，　Graduate　School　of　Engi薮ee蕗ng，

8灘灘欝騰鼎懲懲1羅＝　ac」p

叢胴TRO亙）UC麗ON
　　　　　In　advanced　heat　resistant　ferritic　steels，　the　Laves　phase　is　believed　to　Pτecipitate　in　a

granular　shape　and　to　exist　in　the　boundaries　of　martensite　lath，　block，　packet　and　some　prior

austenite　grains．　However，　a　number　of　fine　Laves－phase　precipitates　are　fbu丑d　to　exist

eve鍛inside　the　ma罫tensite　lath　in癒e　tempered　steels　contai㎡ng　10mass％Cr　a丑d
4．6mass％W田．　There　is　a　room　to　debate　on　the　contdbutio勲of　the　Laves　phase　to　creep

stre聡g血，　b厩the　fine　Laves　phase　must　con憾bute　to　the　creep　strength．　The簸it　is

important　to　make　it　clear£he　morpholog量cal　change　of　the　Laves　phase　f6r　unders亡anding
£he　creep　streng宅h　of　those　steels．

　　　　　The　o切ective　is　to　elucidate　the　microstructural　evolution　of　the　Laves　phase　i双

advanced　high　Cr　h㈱t　resistant　fe㎡tic　s宅eels　fo璽lowing　the　system　free　energy　theory．

SYST鼠M欄E　ENE醜GY　T肉冠ORY
　　　　The　total　f士ee　energy　of　the　microstructure　is　estimated　by　the　sum　of　a　chemical　fyee

・ne・gy・G・・…1・・tl・・t・ai・・n・・gy・五、・・and・・i・t・血・i擁・…gy・㌦・鋤d　th・・ap・ssibi薮ty

of　predicti簸g　the　mlcrostructure　development　is　tτeatable　o11　the　basls　of　the　total　free　energy

【2】’

･懸驚鯉寵さs誰鑑識1諸袖赫さ鑑E鑑も1。t三。9血。
adva盤ced　heat　resis£ing　steels，　and　special　attentio数is　directed　towards　the　morphdogicaI

evolutio無of　the　Laves　phase．　The　existence　of　MおC6　carbide　is　also　being　co簸sidered　in

th量s　simu叢atioa．　Bach　energy　in　the　system　f士ee　energy．is　estima£ed　by癒e　foUowing
　　　　のequatlons；

　　　　　G。一（レノ）¢＋β夕　，

　　　　　B。。＝（捌（1－v））ε訊∫（1一ノ），

　　　　　E呵躍γ5臨5P／％・

Here，σ『and　Gfy邸are　calculated　by　us呈ng　the　Thermo－Calc　data，　and！is　the　volume

食actio簸of　the　Laves　phase．　Eand　v　are　the　You簸g’s　modulus　and　the　Poisson　ratio，

respectively，　a薮d　the　values　of　pure　iroa　are　used董n　this　study・　　A　is　a　constant，　a縫d　εb　is

the　elastic　strain．　γ3　is　the　inte㎡acial　energy　density［3】between　the　ferrite　phase（α）and

蜘eLaves　phase，　and　it　is　O．150」！m2　for　the　coherent　state　and　O．468J／m2　for　the　incoherent

灘、、i為y獣為，a騰囎鵠。」欝翻：綴phase組d　the　hves　phase’

　　　　　　　　　　　temperature，　steel　compositio蕪and　microstructural　mo甲hology　such　as　the　　　　　If癒e

shape　and　size　of毛he　precip三tate　are　fixed，　then　the　system　ffee　energy　G那鰍can　be

　　　　　　　　　　The　ca豆culated　system　free　energies　aτe　compared　among　vadous　sizes　of£hecalculated．

Laves　phase　in　bo£h　coherent　and　i簸coherent　states，　and　a　stable　microstructure　with毛he

l・west　G脚三・・b嘘・d　at　a　give簸temp・・atu・e　a且d・given　c・mp・siti・取・

RESU】LTS　AN亙）H）聡CUSS亙ON
　　　　　Figure　l　shows塩e　calculated　results　exhibit量ng　the　stable　morphology　of　the　Laves

phase　which　changes　with　the　W　content，　the　slze　and　the　tempeτature　in　Fe－10Cr－W－0．11C
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（mass％）alloy（notice：Wcoordinate　shown　in　Fig．1　is　represen£ed　ln　mo1％）．　Three

bottom　f三gures　show　stable　regions　for　the　coherent　and　the　granular　Laves　phases　a重9◎0，

1000and　1100K．　The　size　scale　corresponds　to　the重圭me　scale　due　to　the　equat三〇n，譜＝㍍，

where　んis　a　constant．　On　the　basis　of　similar　figures　calculated　at　various　temperatures，　a

quasi－binary　phase　diagram　f6r　the　Laves　phase　is　obtained　as　show且in　the　upper至igures　of

Fig．L　It　is　fo膿d　that　the　cdtica1　W　concentration　at　which£he　Laves　phase　changes　the

shape　from　fine　to　granular　one　increases　wi癒increasi薮g　temperature．　The　fine　cohere簸t

Laves　phase　exis鰺撤he　region　of　the　higher　W　contents　and　the　lower　temperatures　i薮this

quas三一binary　phase　diagram．

　　　　　亙nthe　upPer　f董gures，　experimental　da鰺are　also　plo綻ed　usi鍛g　square　and　triang量e醗arks，

which　are　obtained　at　923K　in　Fe－1㏄r－0．1C－W－Co－V－Mo（mass％）fe㎡tic　steels【41．　The

square　marks　show　the　solid－solubility　for　the　Laves　phase．　0簸the　other　hand，窪he　open

tdangle　a熱d　solid　tdangles　show　the　positions，　where　the　gra簸ular　L鼠ves　phase　and　the　fi簸e

coherent　Laves　phase　are　observed，　respectively．　By　comparing癒ese　experime簸tal　da繊

with　the　calculated　phase　bouRdarles，　ids　fbund重hat　the　prediction　from　the　syste血free

鋤ergy　agrees　well　with　the　experimentahesults．

c《：）興。亙」us璽ON

　　　　　亙tis　found　that　the　c盛tical　W　concen£ratio蕪f6r　the宅ransitio薮from　coherent－to－

i鍛coherent　Laves　phase　i簸the　Fe－Cr－W－C　system　is　predicted　based　on　the　sys£em　free

e鷺e「gy・
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加3吻observation　of　dislocation　motion　and　its　mobility　in　Fe－Mo

　　　　　　　　　　　　　　and　Fe－W　solid　solutions　at　high　temper撫re

　　　　　　　D．Tbrada，　F．　Ybshida†，H．　Nakashima†，H．　Abe†and　Y　Kadoyaエ

　　　　　　　　　　　　　　　　　Graduate　s加dent，　Kyushu　University，　Japan

†Interdisciplinary　Graduate　School　of　E鍛gineering　Sciences，　Kyushu　University，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Japa鍛

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　‡Mitsubishi　Heavy　industries，1重d．，　Japan

璽。　蓋眼重『o盛闘。宣重。紐

Recently無development　fbr　high－strength　heat　res量stant　steels，　it　has　become　clear　tha£the

creep　s鍍eng重h　increases　by　replacing　a　part　of　Mo　wi定h　W．　W　and　Mo　atoms　are　recognized

to　have　ef艶。重on　solid　solution　harde簸ing．　It　is㎞ow　that　the　size　mis負t　parameter　of　W

（9．97％［1］）is　larger　than　that　of　Mo（8．43％［1］）．　However，　sohd　solutio簸hardening　cannot

be　evaluated　by　only　the　size　misfit　parameteL　Tb　estima重e　solid　solu重ion　harden血g　exactly，

髭is　necessary　to　evaluate　mob量1i旬of　edge　dislocation．　Therefbre，癒order重。　es宅㎞ate

amount　of　solid　so！ution　hardening　caused　by　W　and　Mo，　dislocations　motion　was　observed

∫η一5∫魏by　TEM，　and　the　mobili重ies　of　edge　dislocations　were　evaluated　in　Fe－W　and　Fe－Mo

solid　solution　alloys．　F賦he㎜ore，　their　mobilities　were　estimated　by　a　s㎞ulation　us血g宅he

短重eraction　energy　between　an　edge　dislocation　and　sol厩e　a重oms　in　imaginary　latt量ce［2］．　The

results丘om　TEM　observation　were　compared　with　the　results　fセom　simulation．

露。　電x屡》£r蓋醗£踵臨長

The　spec㎞ens　used　in　this　s蝕dy訂e敵itic　steels　with　O．7at％W　and　O．7包t％Mo　respectively．

The∫η一3翻TEM　observation　was　carried　out　with　a　JEM－1000　and　a　hea重ing　holder　with　a

two－axes重ilt　goniometer　at　HVEM　labora重ory　of　Kyushu　University．　The　fbi1　specime簸s

were　hea定ed　up　to　maximurn　1023K　The　thermal　stress　which　is　caused　by　the　dif驚rence

between　the　holder　and　the　specimen　moves　the　dislocations．　The　behaviors　of　disloca宅io薮s

were　con伽uously　recorded　wlth　VTR．

3。　Res猫撫s認翼蟹置《髄sc朋ss蓋。組s

Figure　l　and負gure　2　show　the加一5伽TEM搬icrographs　of　successive　movements　of

dislocation　of　Fe－W　alloy　a£993K　and　Fe－Mo　aUoy　at　1011K，　recorded　by　VTR．　The

dislocations㎞dicated　by　arrows　moved　to　right　aロd　to　le食，　respectivel》へ　Figure　3　and　figure

4show　the　relationships　between　distance　of　dislocation　movement　and窒ime短Fig．1a職d　Fig．

2．It　is　fbund　tha重moving　distance　is　proportionaho　time　in　Fig．3　and　Fig．4．　From　these

results，曼t　is　fbund　that　dislocation　velocities　are　constant．　It　is　consider　that　movemen重s　of

dislocations　are　viscous　and　dislocations　drag　the　atmosphere　of　W　and　Mo　respectivelγ

The　dislocatio簸ve蔓ocities　were　ca1cu嚢ated　by　slopes　of　Fig．3　and　Fig．4，　while　the　drivh｝g

fbrce　of　the　disloca毛ion　is　regarded　as　the　stress　ac伽g　on　the　disloca重ion，　and　the　stressτwas

given　byτ＝σわ／2ア（where　G　is　shear　modulus，6Burgers　vector　and　r　curva加re　radius　of重he

dislocat三〇n）．　The　dislocation　veloc童ties　v　and　drivhlg　fbrcesτwere　2．2×10’8ms－1　and

3．8MPa血Fe－W　alloy　a簸d　2．3×10”8ms”I　and　5．3MPa　in　Fe－Mo　anoy，　respec書ively．　Fτom

these　results，　it　is　possible重。　estimate　the　dislocations　mobilitiesβbyβ竺v／忽　The
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　in　Fe－W　alloy　and　4．3×10謄15mPa嗣亘s－1　indislocation　mob撒ies　B　were　5．7×10卿15mPa”董s4

Fe－Mo　aUo｝㌧The　mobility　in　Fe－W　alloy　is　similar　to　that　in　Fe－Mo　alloメ　It　means　that

the　amount　of　solid　solution　hardening　of　W　is　similar　to　tha重ofMo．

Figure　5　shows　the　relationship　between　dis蔓ocation　mobilities　and　reciprocal　temperature

倉om　simulation．　The　values　measured　f｝om　TEM　observation　are　also　ploted　in　the　Hgure．

It　is　fbund　that　the　dislocation　m◎bility血Fe－W　alloy　is　Iower　tha簸that　in　Fe－Mo　alloy組

si㎞ulation．　This　result　does　not　agree　with　the　results　fセom　TEM　observation．　The　value

measured　in　Fe－Mo　aUoy　ls　almost　same　as　the　simulated　value　while　the　value　measured血
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Fe－W　alloy　is　dif琵rent丘om　the

s㎞ulated　value．　　The　simulated

values　strongly　depend　on　difhsion

coefficient．　　　Therefbre，　it　　is

expected　　　that　　inexactness　　　of

di飾sion　coef猛cient　in　Fe－W　caused

the　dif飴rence　between　the　measured

value　and　the　simulated　value．

The　results　that　the　amount　of　solid

solution　h雛dening　of　W　is　s㎞ilar　to

that　of　Mo　suggest　that　the　increase

of　creep　strength　by　addition　of　W

cannot　be　expla㎞ed　by　solid　solution

harden血g．　Thus，　hlcrease　i皿creep

strength　is　not　caused　by　　solid

solution　hardenh19，　but　is　caused　by

other　hardening　mechanism　such　as

delay　of　recovery　by　solid　solution

atoms　or　precipitation　strengthen．

Fig．1　TEM　micrograph　ofFe－W　at　993K

Fig．2　TEM　micrograph　ofFe－Mo　at　lOlIK

自
ニ
ミ
．
8
§
の
唱
（
【

2．0

15

1，0

0．5

　　0．0

　　　　　0　　　　20　　　40　　　　60　　　　80

　　　　　　　　　　　　　T㎞e，〃s

Fig．3　　Relationship　between
distance　of　dislocation　movement
Imd　time　in　Fe－W　at　993K

　　　　10冨13

㌔
畠
〒
の
姦
＼
鴨
開
脚
ρ
。
Σ

10’15

10謄17

1．6

2
　
　
　
　
8
　
　
　
　
4

　
　
ユ
　
　
　
む
　
　
　
　
　

§
ミ
、
．
8
§
。
・
咽
∩

％102030405060
　　　　　　　　　　Ttme，　t／s

Fig．4　　Relationship　between
distance　of　dislocation　movement
and　time　in　Fe－Mo　at　1011K

‡
・
・

1．Oat％W　Simulated

1．Oat％Mo　Simulated

O．7at％W　Mesured

O．7at％Mo　Mesured

　　　　　　　　　　　　　　　0．90　　　　　　　　　　1．00　　　　　　　　　　1．10　　　　　　　　　　　1．20

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Recip…al　t・mp…鵬7’1／10昌3KロI

　　　　　　　　　　　　　　　　　　Fig．5　Relationship　between　dislocation　mobilities　and

　　　　　　　　　　　　　　　　　　reciprocal　temperature

Refb『ences
［1］T．Motoyoshi，　H．　Sato　and　H．　Oikawa，　J．　Japan　Inst．　Metals，57（1993），890

［2］H．Ybshinaga　and　S．　Morozumi，　Phi．　Mag．，23（1971），1367

一176一



　　弓庭重e目口。重量。級畏》etw¢…e聡D藍s豊⑪c説量⑪聡麗羅d　C⑪pper　P曲面des

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　叢簸】Fe一（：麗A獲丑oys

　　　　　K．Nakashima，　Y．　Futamura，　T．　Tsuchiyama　and　S．　Takaki

Dept．　OfMateria1S　SCienCe　and　Engineering，　KyU．ShU　UniVerSity，　Japan

亙．亙簸troductio賑

Upon　aging　trea重me難t　of　copper（Cu）bearing　steels，　Cu　precipitates　within　fbrrite　matrix

finely　as　a　simple　substance　and　this　leads　to　a　rnarked　precipitation　s重rengtheni簸9［1］．

Therefbre，　the　Cu　bearing　steels　are　expected　to　be　used負）r　high　strength　struct蟹al　materials

such　as　steel　sheets　fbr　vehiclep］or　hea毛resistant　martensitic　steels［31．　However，　the

mechanism　of　preclpitation　strengthening　by　Cu　could　not　be　explained　by　the　conve磁ona玉

Orowan　mechanism，　because　the　Cu　particle　is　softer重han　the　iron　matrix　and　its　in重eraction

with　dislocation　would　be　essentially　diffbrent　fセom　that　with　hard　partic王es．　For　the

apP三ication　of　the　h童gh　strength　Cu　bear孟ng　steels　to　practical　uses，　it　is　i1雄portaRt　to　clarify

the　strengthening　mechanisms　and　control　its　microstructure　so　as　to　obtain　the　required

property．　In　this　study，　the　precipitation　strengthe難ing　behaviors　a£room　tempera重騒re　and

elevated　temperature（873K）were　inves重igated　in　terms　of　the　interactio簸s　be重ween　Cu

pa】眈ic韮e　and　dislocation　in　the　aged　Fe－C擁binary　alloys．

2．更二x要｝e盈’董me天蓋重al　P罫oced脳re

Fe一（1～3）％Cu　alloys　wefe　used　in　this　study．　Specimens　wefe　su切ected毛。　sol滋ion　treatment

at　1273K　or　1473K　fbr　l．8ks，　fbUowed　by　water　qαenchi難g，　a難d重hen　aged　at　773K　or　873K

fbr　various重imes．　Micros重ructures　were　observed　with　tra鍛s面ssion　electron　microscope

（TEM）．　Tensile　tests　were　carried　out　with　an　Instron－type　testing　machine　a重room
重emperature　or　873K　with　a　initial　strain　rate　of　1．67×10弓 is’1）．

3。駅es秘lts雷門d　Disc賑ss量。廟s

V》he鍛arnoving　dislocation　is　pinned　by　dispersed　particles　in　steels，重he　stress（△σ）required

R）rbowing　the　dislocation　with　ang更e　O　is　expressed　by　the　fbUowing　equatio薙as　a　fhnction

of　mean　particle　spacing（λ）and　the　bowing　angle（0）．

△σ＝（2．8Gb／λ）sinθ…　　　（1）

where　G　is毛he　sheaf　mod温臆s　of　matrix　a簸d　b　is　the　magnitude　of　the　B慧rgefs　vec重or。　The

coefHcient　of　2．8　was　determined　f沁m　the　relation　be重weenλand△σi難acarbon　steel　wi重h

carbide　par£icles　usingθ＝π／2　fbr　the　equa重ion（1），

Fig．1shows　relatio琵s　between　mean　Cu　particle　spacing（λ）and　increment　of　yield　stress　by
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Straight　l呈nes　are　theoretical　precipitation　strengthening　given　by　the　equatio難（玉）on　variousθ・
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　　Fig．2Relation　between　bowing　angle　of　dislocation

　　and　Cu　particle　size　at　R．T．　and　873K．　The　angles　were

　　estimated　f士om　the　results　in　Fig．　l　with　equation（1）．

Cu　particles（△σc。）at　room　temperature（A）an

straight　lines　denote　theoretical　precipitation　strength

various　O．　The△σc、

△σc、

the　bowing　angle　of　dislocation（0）。

equation（1）．　At　room　temperature，　the

and　reachesπ／2　when　the　Cu

Fig．3Weak－beam　TEM　micrograph　of　Fe－3％Cu

alloy　tensile－defbrmed　by　1．9％at　873K．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　d873K（B）in　the　Fe－Cu　binary　alloys．　The

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ening　given　by　the　equation（1）using

　　　　　　　　　　　　　　　　at　both　temperatures　tend　to　increase　with　decreasingλ，　but　the　values　of

　　　　are　smaller　thall　the　Orowan　stress（θ＝π／2）．　Fig．2shows　the　effbct　of　Cu　particle　size　on

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Each　O　was　estimated丘om　the　results　of　Fig．1with　the

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　θconstantly　increases　with　enlarging　the　particle　size

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　particle　size　becomes　70nm．　This　means　that　the　moving

dislocations　can　cut　small　Cu　particles　and　pass　through　them，　however，　the　stress　required

fbr　the　cutting　increased　with　coarsing　of　Cu　particles．　The　70nm　is　minimum　Cu　particle　size

fbr　obtaining　Orowan　stress．　Therefbre，△σc、　is　dependent　on　not　onlyλbut　also　the　Cu

particle　size　on　condition　that　Cu　particle　size　is　less　than　70nm．　On　the　other　hand，　at　873K，

theθis　a　constant　ofπ／5　regardless　of　the　Cu　particle　size．　Weak－beam　TEM　image　of　Fe－

3％Cu　alloy　tensile－defbrlned　by　1．9％at　873K　revealed　that　the　strain　around　dislocation　has

been　almost　relaxed　at　the　particle／matrix　inter飴ce　as　represented　in　Fig．3．　These　are　similar

phenomena　as　co面㎜ed　in　the　precipitation　strengthening　with　Srolovitz　mechanism［4］［5］．

That　is　to　say，　dislocations　attractively　interact　with　the　Cu　particles　and△σc、　is　determined

only　byλat　the　elevated　temperature．

4．COIlclusions
①Increment　of　yield　stress　of　Fe－Cu　alloys　by　precipitation　strengthening　is　dependent　on　not

only　mean　particle　spacing　but　also　the　Cu　particle　size　at　room　temperature　on　condition　that

Cu　particle　size　is　less　than　70nm．

②The　precipitation　strengthening　with　large　Cu　particles（＞70nm）can　be　estimated　with　the

Orowan　stress．

③At　elevated　temperature　of　873K，　dislocations　attractively　interact　with　Cu　pa丘icles　and　the

increment　of　yield　stress　is　dependent　on　only　by　the　mean　particle　spacing　of　the　Cu

particles．
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Chamcteriz紐tion　of　MX　Distributions　in　P92　Steel　by　EF－TEM

　　　　　　　　　　　　　　　K．Sawada，　T．　Hara，　K．　Kubo　and　F．　Abe

　　　　　　　Strength　and　Lifb　Evaluation　Research　Group，　NIMS，　Japan

1．rNTRODUCTION
　　Recent　high　chromium　fbrritic　steels　have　a　tempered　martensitic　lath　stmcture　and　are

strengthened　by　M23C6　carbides，　MX　carbonitrides（（V（N，C），　Nb（N，C）），　Laves　phase　and

dissolved　atoms　in　the　matrix．　The　strengthening　mechanism　of　MX　carbonitrides　is　not　clear

due　to　the　uncertainty　of　precipitation　sites，　although　the　MX　carbonitrides　markedly

improvcs　creep　rupture　strength．　In　order　to　clari取the　distribution　of　the　MX　carbonitrides

and　its　ef飴ct　on　change　in　dislocation　stnlc加re　during　creep　defb㎜就ion，　conventional　TEM

and　energy∬ltered　TEM（EF－TEM）method［1］were　used　fbr　thin　fbil　observations．

2．EXPERIMENTAL　PROCEDURE

　　　The　steel　studied　is　P92（9Cr－0．5Mo－L8W－VNb）steel．　No㎜alizing　and　tempering

condition　is　l　O70℃・2h（A，C。）and　780℃・2h（A．C．），　respectively．　Uniaxial　creep　tests　were

per飴㎜ed　under　constant　loads　at　550℃to　750℃in　air　The　sites　of　the　MX　c肛bonitrides　in

thin　fbil　are　characterized　by　TEM（200kV；JEOL2010F　with　energy　filter）observations　fbr　as

tempered　and　ruptured　specimens．　Specimens　fbr　TEM　observations　were　prepared　by　the

electro－polishing　method．

3．RESULTS
　　　Abright　field　image　and　energy　filtered　images　of　chromium　and　vanadium　in　the　as

tempered　specimen　are　shown　in　Fig．1．　The　dislocation　density　is　not　so　high　because　a

relatively　thin　area　was　selected　R）r　EF－TEM　observations，　although　a　tempered　martensitic

lath　structure　is　seen．　The　chromium　map　and　vanadium　map　show　the　distributions　of　Cr－rich

（M23C6　carbides）and　V－rich（MX　carbonitrides）particles，　respectively．　Comparlson　of　the

three　micrographs　indicates　the　M23C6　carbides　and　MX　carbonitrides　are　distributed　mainly

on　lath　boundaries．　However，　the　fine　MX　carbonitirdes　are　assumed　to　interact　with丘ee

dislocations　inside　lath　grain　during　creep．　The　MX　carbonitrides　observed　in　this　study　are

rclatively　l飢ger　th㎝repo丘ed　value（20－30㎜），　indicating　the丘ne　MX　carbonitrides　were　not

detected　inside　lath　grains　in　this　study．

Figure　l　Bright　field　image（a）and　elemental　mappings　of　Cr（b）and　V（c）in　as

tempered　spec㎞en．
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Figure　2　shows　the　MX　carbonitrides　distribution　in　another　area．　A　block　boundary　is　located

on　center　of　the　micrograph．　M23C6（Cr－rich）and　MX（V－rich）particles　are　also　distributed　on

the　block　boundary．

．1鞭

・隷撫踊一

門

Figure　2　Distributions　of　M23C6　carbides　and　MX　carbonitrides　on　block　boundary．

（a）brig血t　field　image，（b）Cr　map，（c）Vmap

　　　Consequently，　it　is　expected　that　the　MX　carbonitrides　stabilize　lath　and　block

boundaries　during　creep．　The　interaction　between　a　lath　boundary　and　the　MX　carbonitrides

during　creep　is　demonstrated　in　Fig．3．　The　particles　with　arrows　were　identified　as　the　MX

carbonitrides　by　EDS　analysis．　Lath　grains　grow　during　creep　by　lath　boundary　migration　and

the　growth　of　lath　grains　leads　to　decrease　in　creep　strength．　The　MX　carbonitrides　pin　lath

boundary　migration　during　creep　shown　in　Fig．3．

4，

椚「・

V乙rlc難

，
適

；解

　　Figure　3　　1nteraction　between　the　MX　carbonitrides　and　lath　boundary　during　creep．

　　750℃・20MPa　tr＝5713h

CONCLUSIONS

The　distributions　of　the　MX　carbonitrides　were　investigated　in　the　as　tempered　specimen

by　using　EF－TEM　method．　The　MX　carbonitrides　are　precipitated　not　only　inside　lath　grain

but　also　on　lath　and　block　boundaries．　The　MX　carbonitrides　pin　lath　boundaries　during　creep

defb㎜菰ion，　contributing　to　improvement　of　creep　stren忽h　in　the　P92　steel．

REFERENCES
［1］Hofbr　P．，　Ce巾k　H．，　Schaf驚mak　B．　and　Warbichler　P．，　Steel　Res．，69（1998），　No．8，

pp．343－347．
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　　　　　Structure　Change　in　Creep　Defb㎜ation　of　Ferritic　Steel

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Hideharu　Nakashima

Depanment　of　Molecular　and　Material　S　ciences，　Kyushu　University，　Japan

1．　Introduction

　　　Mod．9Cr－lMo　steel　has　been　used　fbr　the　heat　resisting　steel　as　fbssil　power　plants．　As

Mod．9Cr－lMo　steel　has　used　to　parts　in　high　temperature　and　high　pressure，　it　was　important

to　clari奪the　structure　change　during　creep　defbrmation　It　is　well一㎞own　that　Mod．9Cr－

1Mo　steel　has　any　kinds　of　boundary，　that　is，　Lath，　Block　and　Packet　boundaries　due　to

matrensitic　transfbrmation．　In　this　work，　ffom　the　viewpqint　of　grain　boundary　it　was

clariHed　the　structure　change　of　Mod．9Cr－1Mo　steel　during　creep　defbrmation．　The

structure　change　was　observed　by　mainly　SEM－OIM．　And，　analysing　the　crystal　orientation

in　each　grain，　the　grain　boundary　distribution　was　estimated，

2．Experimental　Procedure

　　　　　　　Mod．9Cr．1Mo　steel　was　a皿ealed　at　1045℃ fbr　10min，　and　and　quenched　in　a

water　A丘er　then，　the　steel　was　tempered　at　780℃fbr　l　hr，　and　air－cooled．　The　creep　test

was　conducted　at　a　stress　72MPa　and　a　temperature　940K　in　an　air　by　using　a　conventional

creep　machine．　In　this　condition，　time　to　ffacture　was　l466hr．　In　order　to　reveal　the

structure　change　de飴㎜ed　at　high　temperature，　TEM　and　SEM－01M　were　conducted　with

lnterrupt　creep　speclmens．　Scannlng　step　ls　O　5

μmin　SEM－0工M　observation．　In　this　work，

boundary　type　was　analysed　fピom　the　orientation

of　sca㎜ing　Point　by　using　computer　program．

3．　Results　Iヨnd　Discussion

　　　　　　　Figure　1（a）shows　an　OIM　image　of

initial　structure．　Here，　in　Fig．1（a），　colour　is

correspond　to　the　orientation　shown　in　Fig．1（b）．

Similar　colour　regions　mean　as　close　orientations．

Then，　these　regions　were　correspond　to　Block　in

the　martensitic　structure．　In　Fig．1（a），　there　are

black　regions．　In　these　regions，　clear　Kikuchi

lines　could　not　be　obtained　then　the　orientation
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　つ

could　not　decided．

　　　　　　　Figure　2　shows　the　relative丘equency

of　the暫ain　bounda卵th＜110＞co㎜on　axis
against　the　rotation　angle．　The　boundary　with

〈110＞common　axis　is　correspond　to　Block

boundary　in　the　martensitic　structure．　It　was

geometrically　predicted　that　in　Block　boundary

273（rotation　angle　705。　），　near　2ワ11（rotation

　　　　　　＝：婁’嫁．．．

　　　　　　　　げし　ゼ　

　　　　　　瞭灘

禦．蹴魏
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Flg．1　（a）OIM　image　of　initial　mod．9Cr－1Mo　steel

　　　　　（b）Orientation　map［1］
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angle　50．50 ja盤d　small　angle（ro瞬on

a簸gle　100　）　bou薮dar重es　exis重ed　in　the

martensite，　This　result　agrees　with　the

resじ1重predicted　wi重h　K－S　orierlta重ion

relationship。　Bu重，　it　was　fbund重hat　the

density　of　．まフ3　boundary　decreased，　and

that　of　near　2711　and　small　angle

boundaries　increased　duri簸g　the　h室gh

tempera雛e　defbn職ion。　These魚cts

show癒at　the　struc加re　change　comes

倉om　the　mlgration　of　some　special

boundaries　duri難9重he　high　temperature

defbrma重ion．　Ifthe　migration　ofΣ30r

Rear　29　H　boundary　can　be　restricted，　it

is　thought　that　the　thermal　stabi1重ty　of

the　martensltic　struc加re　may　i．mproves、

　　　　　　　Figure　3　shows　the　relation

between　common　axis　and　li食）倉act沁n

expended。　In　initial　struc雛e，　rela伽e

丘equency　of＜110＞common　axis（Block

boundary）is　largest　to　compare　with

other　axes．　But，　just　be負）re　the　rupture

observed　　in　　sample　　倉actured．
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丘equCncy［玉】

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，the行equency　of〈110＞　suddenly　decreased　and

＜123＞aRd＜233＞（not　Block　or　Packet　boundaries）increased．　New　Block　grain　was　never

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Therefbre，　during　　creep　　defbrmatio蕪，　dyr陵amic

recrystallization　was　not　co蕪sidered　to　occur．　From面s伽ding，　it　is　considered　that　the

Block　boundary　changed　to　random　bounda創during　creep　defbrmation．

4。Co簸cl膿s量。額

　　　　　　　1熱order　to　clari取the　structure　cha建ge　during　creep　de食）rmation　in　Mod．9Cr－1Mo

steel，　the　struc£ures　were　observed　by　TEM　and　SEM－OIM．　And，　analysi捻g　the　crystal

orien．重atio簸at　each　grain，　fbllowiRg　conclusion　was　ob重ained．

　　　　　　　From重he　analysis　of　E．BSP　data，　it　was　fbund　that　the　density　ofΣ3　boundary　was

decreased，　and　nearガn．　and　smaU　angle　boundary　were　increased　during　high　temperature

defbrmatio慧．　Therefbre，　lt　was　considered　that　the　structure　change　comes　fヤom　the

rnigration　of　some　specia玉bou難dar｛es，

盈e蓋℃re聡ces

［1］H，：Nakashima，　D．　Terada，　F．　Y6shida，　H．｝｛ayakawa　and　H．　Abe：ISIJ　I搬ernational，

4亘（2001），S97－S199．
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Inhomogeneous　Change　in　Microstructure　and　Degradation
　　　　　　　in：Long－term　Creep　Strength　of　Fe面tic　Steels

　　　　　　　　　　　　　　　　K．Kimura1，　H．　Kushima2　and　F．　Abe2

　　　　　　　　　　1Materials　Creation　Research　Group，　NlMS，　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Japan

　　　　　2Strength　and　tifb　Evaluation　Research　Group，　NIMS，　Japan

1．Intmduction
High　strength　9－12Cr　fb㎡tic　creep　resistant　steels　have　been　investigated　and　developed　fbr

high　temperature　structural　components　of　modem　the㎜al　power　plant，　in　order　to　improve

energy　efficiency．］R）ensure　a　reliability　of　power　plant　and　procure　higher　creep　strength

than　the　present　materials，　microstructural　stability　of　high　temperature　materials　at　the

elevated　temperatures　should　be　ullderstood．　Ih　this　paper，　degradation　mechanism　in　the

long－te㎜and　a　prediction　method　of　long－te㎜creep　stren帥has　been　descdbed　on　high　Cr

fbrritic　creep　resistant　steels．

2．1nhomogeneous　pmgress　in　recovery
During　creep　exposure　at　the　elevated　temperatures，　creep　strength　of　9－12Cr　fb㎡tic　creep

resistant　steels　decrease　as　a　result　of　changes　in　tempered　martensite　microstmcture，　such　as

increases　in　lath　width　and／or　subgrain　size　and　decrease　in　dislocation　density．　Recovery　of

tempered　m韻ensite　microstruc血e　progress　wi止incre麗e　in　creep　exposure　t㎞e，器sho㎜

in　Figure　1（a）一（c），　however，　inhomogeneous　microstructural　change　is　observed　in　the

specimen　creep　r叩tured　aftef　34，141．Oh　at　873K，　Figure　1（d）［1】．　Significantly　recovered

region　is　recognized　along　the　prior　austenite　grain　boundary．

Such　prefbrential　recovery　is　supPosed　to　be　caused　by　larger　dif正Usion　coef匠cient　of　grain

boundary　than　that　of　lattice　dif正Usion，　faster　coalescence　and　coarsening　of　grain　boundary

precipitates　and　higher　concentration　at　the　grain　boundary　of　local　intemal　strain　introduced

by　m韻ensitic　trans鉛㎜ation．　Moreover，　precipit翫ion　of　Z－phase　may　also　cont曲ute　on　the

prefbrential　recovery』since　it　tends　to　precipitates　at　the　vicinity　of　prior　austenite　grain

boundary　and　very　rapid　coarsening　of　it　dissolve　a　lot　of　fine　MX　particles［2】。

Prefbrential　recovery　at　the　vicinity　of　prior　austenite　grain　boundary　promotes　the　onset　of

accelerating　creep　stage　and　results　in　decreases　in　creep　rupture　lifb　and　creep　rupture

ductilily．　That　is　the　odgin　of　degradation　in　the　long－term　and　an　innection　of止e　relation

between　stress　and　time　to　rupture［1】．

a）as　tempered b）160MPa，971．2h c）120MPa，12，858．6h　　　d）100MPa，34，141．Oh

Figure　l　Bright五eld　TEM　images　ofthe　Mod．9Cr－lMo　steels（a）in　the　as　tempered

condition　and（b）一（d）the　specimens　creep　ruptured　at　873K　and　l　60，120　and　100MPa．
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Figure　2　Creep　r叩ture　s往ength　of　a　Mod．9Cr4　Mo　steel　and童he　predicted　creep　rupture

　　　lives　by　a　conventional　method　and　proposed　new　o簸e　based　on　range　partitioni薮g．

3．恥曙欝懸¢胸eps四顧9野曝翻量。伽魍
It　is　difHcult　to　predict　long－te㎜creep　strength　of　high　Cr　fb㎡重ic　creepτesis伽t　steel

accurately，　because　of　inflection　ofτelation　be重ween　stress　and　creep　mptu∫e蕪fb．　Good

correspondence　between　stress　condi重ion　where　an　inf【ec重童on　of重he　s重τess　v§．　time重。　rupture

curve圭s　observed　and　a　half　of　the　O．2％proof　stress　a重the　temperat聡re　has　been　observed．

By　considering　a　half　of　the　O．2％proof　stτess　at　the重e搬perature　as　a　boundary　condition，

much　be縫er　result　of　long一重e㎜creep　stre卿h　prediction　has　been　obtained丘。搬the　creep

rupれぽe　da重a　undef　the　stresses　lower　than重he　above　bo膿dary　condition，　as　shown　i簸F｛gure　2

［3］．1重has　been　supPosed　that　the　reason　of　such　good　correspondence　between　a　half　of　the

O．2％proof　stress　and圭nf韮ection　of£he　curve　is　an　occurrence　of　local　p茎astic　defbr搬ation　as　a

result　of　micro　sca董e　yielding　under　a　halfofthe　O．2％proof　stress　at重he　tempera加re．

遍。c⑪麗童鵬蓋⑪鵬

Inhomogeneous　micτos重ructura董change　as　a　result　of　prefわrentia歪recovery　at　the　vicinity　of

pdor　austenite　gτain　bo㎜dary　is重hough　to　be　an　impor旋mt　degrada重ion　mechanism　in　the

long－te㎜of短gh　Cr勧itic　creep　resis伽t　steels．　Pre蝕ential　recovery　at　the　vici的ofpdor

austenite　grain　boundary　should　be　taken　into　account　fbr　assessmen亡of　long－term　creep

streng重h　and　development　of　high　strength　fヒ㎡重ic　creep　resistan重steels．　By　considedng　the

stτess　dependence　of　such　inhomogeneous　m董crostruc加ra｝change，　an　accuτacy　of　long．teτm

creep　strength　prediction　of　high　chromi㎜creep　resis重an重steels　can　be董搬proved．
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Creep　Mode盟量盤g　o奮9囎％Cr　M麟e煽電lc　He離Res蓋s重題醜S色ee盈s
B漉sed《）聡Q聡訊這寵雛国色童ve　A甑謡ys量s《）f　M童cr《）s重r腿。冠騒r繍且】De霧r題d繍重量⑪甑

　　　　　　　　　H．Semba＊，　B．R　Dyson＊＊and　MMcLean＊＊

　　　　　　　　　　Sumitomo　Metal　Industries，　Ltd．，　Japan
＊＊

Imperial　CoUege　of　Science，騰chnology　and　Medicine，　UK

APhysically－based　Continuum　Creep　Damage　Mechanics（CDM）approach　to　creep
modelling［1］［2］has　been　extended　to　a　multi－state　variable£ormulation　for　creep　rates　which

can　quantitatively　incorporate　the　effects　of　microstructural　degradatio難．　In　this　paper，

physically－based　CDM　is　applied　to　modelling　the　shapes　of　creep　curves　and　estimating

lifetimes　in　942％Cr　martensitic　heat　resistant　steels　such　as　P91（9Cr－1Mo－V－Nb），　in　which

microstructures　are　thermodynamically　unstable．　In　these　steels，　martensite　lath　structures

recover　during　creep　defbrmation　and　result　in　coarsened　subgrain　structures．　Furthermore，

fine　carbides　working　as　obstacles　to　dislocatio鍛movement　coarsen　and　solid－solution

elements　are　depleted　as　a　result　of　Laves－phase　precipitation．　Each　tape　of　damage・一

subgrai簸coarse鍛ing；caτbide　coarsening；and　depletion　of　solid－sol戯ion　elements－is

coupled　with　the　creep　rate　equation　as　a　dime旦sionless　variable　whose　evolution　is　described

by　a　separate　rate　equatior｝。　The　coupled　differential　equation　sets　constituting　the　creep　rate

equation　and　evolu毛ion　equations　for　the　variables　can　completely　describe　creep　behaviour．

The　physically－based　CDM　methodology　employs　the　hyperbolic　sine　function　to　describe

c「eeP「ates　of　Pa「tic互e　ha「dened　aHoys［2］［31．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ε一9。・蝋σ（1－Hyσ。）　　　　　　（1）

whereε、、　andσ〔l　are　microstructural　parameters．　ε。　is　dependent　on　tempefature　and

i無depeRdent　of　stress．　σ〔μs　dependent　on　the　Orowan　stress　for　particle　bypass．　His

defined　as　H＝σi／σwhereσis　an　apPlied　stress　andσi　is　an　internal　back　stress；then，σ（1－H）

（鷲σ一σi）gives　the　stress　acting　in　the　matrix　phase．　The　internと玉back　stress　arises　duri且g

stress　redistrib厩ion　within‘hard’regions　of　microstructure，　which　are　particles，　subgrains　etc
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ホ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　コ　　　　　　　　　　　　　の

［3］．ムrcan　vary　from　zero　to　H，which　is　a　saturation　va1ue　dependlng　on　mlcrostructures．

H＊is　a釦nction　of　a　volume　fraction　for　plastically‘hard’regions。　The　evolution　rate　of　H

is　given　by　equation（6）［3］．　Here，　it　is　assumed　that　the　matrix　is　physically　homogeneous，

but　subgra玉n（lath）boun（玉aries　are　plastically　hard．　Then，　the　effects　of　subgrain　coarsening

are　incorporated　into　the　modei　as　a　decrease　in　the　volume　fraction　of　subgrain　（lath）

boundaries，　that　is，、θ＊in　equation（6）is　not　a　constant　but　is　a　variable．　The　evolution　rate

of　H＊is　derived　as　equation（7）based　o昼arelationship　between　creep　strain　and　subgrain　size

that　has　been　obtained　experimentally［4］．　Dd　in　equatioa（7）is　a　dimensionless　variable

（玉efined　in　terms　of　the　curτent（ρ）and　the　initia1（ρi）dislocation　densities　in　the　matrix．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Dd躍（ρ／ρi）一1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（2）

Dd　takes　a　value　of　zero　when　no　softening　occurs（ρ識ρi），　and　approaches－1　with　decreasing

the　dislocation　densit》へ　The　evolution　rate　of　Dd　is　theoretically　derived　as　equatio簸（8）；then，

the　coupled　differentia1－equatio琵s（5）一（8）（k「，　CI　andρ，　are　constants）are　the　constitutive　creep

modehncorporating　the　damage　due　to　subgrain　coarseniRg。　Carbide　coarsening　is　a

thefmally－induced　darnage；hence，　it　is　more　significant　at　higher　temperatures．　It　is　taken

into　the　dimensionless　damage　parameter，　Dp，　through　the　particle　spacing．
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　D，一1一（P、／P）　　　　　　　（3）

where　Pi　is　the　initia王particle　spacing　and　P圭s　the　current　particle　spacing．　The　evdutio獄

rate　of　Dp　is　derived　based　on　Ostwald　ripening　theory．　1重is　described　as　equation（9）if

volume　diffUsion　controls　the　coarsening　behaviour．　Solid－solution　depletion　caused　by

precipitation　of　Lβves－phase　is　also　a　thermally－induced　damage．　The　damage　parameter　D，

is　defined　in　terrns　of　the　current（ct）and　the　i鍛itia1（c｛｝）co澱centratio獄s　of　solutes　in　the　matrix．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　D、一1《・、／・。）　　　　　　　（4）

The　damage　evolution　rate，　equa£ion（10），　is　gまven　by　W6rt　and　Ze簸er　growth　k加etics。

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　EquatiOn（エ1）iS　the　evOIUtiO簸rate　Of　StreSS
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of　P91　a£650。C，78MPa．　Laves－phase
does　I｝ot　precipitate　at　this　temperature；

there郵ore　the　creep　curve　was　calculated

wi出D，嘗0．　These　results　i簸dicate　tha重

the　developed　modehsing　physically－based

CDM　well　describes　the　creep　curves　of

miCrOStruCturally　uaStable　martenSitiC　Stee1S．

　1．OE－03

Σ

至
歪　　1．OE胃04

霧
£
の

　tOE－05

重．0ε・06

；　ロ　　284MPa　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　l

l；中墨農鑛鎚雛畷1勉

。　口o

P91、500C

0

9

0

卿
0

　　1　　　　　　　　　　　　10　　　　　　　　　　　悪00　　　　　　　　　　1000　　　　　　　　10000

　　　　　　　　　　　　　　Tlme／む

Figユ：The　computed　creep　culve　and

experimental　daね。（500。C，284MPa）

τ
ξ
Φ
憲
」
葺
匹
あ

1．OEく）2

1．0εつ3

tOε｛〕4

｝，DE・05

1．OE一｛浴

口

騨

一一

■
［一・一Witho凱ca巾ide　coarsentng

78醗Pa　　　　　　　　　　l

Reco鴨ry＋（）arblde　coarsening　i

　　　　　　　　　　　　　…
　　　　　　　　　　　　　9

P91，650。C

10 100 1QOO

道「目elh

10QDO 10000Q

Fig、2：The　c◎mputed　creep　curve　and

experimental　data．（650。C，78MPa）

References

［1］M．F．　Ashby　and　B．R　Dyson：．44v醐。ε3碗Fγα伽re　1～ε3εακみ，　edited　by　S．R．　Valluriε∫α1，

Pergamon　Press，1（1984），　pp．3．

［2］B．E　Dyson　and　M．　McLean：Microstructural　Stability　of　Creep　Resistant　Alloys，

10M（1998），　pp．371．

［3］B．E　Dyson　and　S．　Osgerby：NPL　Report　DMM　A116（1993）．

［4］P．Polcik，　S．　Straub，　D．　Henes　and　W．　Blum：雌cγ03鰍。競α15∫αわllめノ（ガCr8ゆRe3∫3伽∫

オ〃のノ3」わ7茄8ん距耀ρ8r伽r8　Plg鷹塵p1’c磁。〃5，　edited　by　A．　Strang，」．　Cawley　and　G．W．

Gree簸wood，10M（1998），　pp．405．

一！86一



　　　　Creep“efbr瓢滋直樋鹸e磯題賎蓋s搬of

盆dv蹴ced艶r面C　Sせee且S査b副SC　power脚醜

M。Igarashil），　S．　Muneki2），　K．　Yamada3），　H．　Okada2），　F。　Abe2）and　Y　Shirai3）

　　　　　　　　　　　　　　　　1）Sumitomo　Metal　Industries，　Ltd．

　　　　　　　　1－8Fuso－cho，　Amagasaki，：Hyogo，660－0891，JAPAN．

　　　　　　　　　　2）Nationa恥stitute　fbr　Materials　Science（MMS）

　　　　　　　　　　1－24Sengen，　Tsukuba，　Ibaraki，305－0047，JAPAN．

　　　　　　　　　　　　　　3）Graduate　School　of　Osaka　University

　　　　　　　　　　重一1Yamadaoka，　Suita，　Osaka，565－0871，JAPAN．

鎗u聡PoSE
　　UItra　super　critical（USC）power　plant　requires　new　steels　with　improved　creep　strength　at

elevated　tempera傭es　over　600。C．　This　paper　describes　a　new　tec㎞ique　to　understand　the

creep　defb㎜ation　and　strengthening搬echanism　of　the　adv批nced　fむrritic　steels　fbr　the　USC

plant．　V）b　flnd　the　microstructural　evolution　of　the　steel　during　creep　defbrmation　can　be

characterized　wen　by　change　i煎he　posi重ron　ann重hま1at重on　lif奄time　ofthe　steeh簸question．

EXPE㎜NTA乱
　　Model　steels　with　dif驚rent　initial　microstructures　consisting　ofα，α’＋属3（㌃a簸dγwere

vacuum　induction　melted　and　processed　to　l　5　mm　th童ck　plates．　The　chemical　compositions

of　the　steels　used　are　given　in　Table　1．　Theαandα’＋雌～3C6　steels　were　no㎜a．藁ized　fbr　4　h

at　U　OOoC　fbllowed　by　air－cooling，　and　tempered　fbr　4　h　at　770。C（hereaf㌃erハrT）fbr　creep

testing．　Theγsteel　was　solutio㎡zed　fbr　4　h　at　11000C　fbllowed　by　air－cooling．　Creep

testlng　was　p曲㎜ed　at　6500C　with　stresses　of　60，70　a無d　150　MPa飴r　theα，α’＋属3（㌃and

γstee1，　respectively．　Positron　almihilation　lifbtime　was　measured　fbr　the　specimens　crept　and

intemエpted　using　aγ一γcoincide嶽ce　measurement　system．　The　Microstmctures　of　the

specimens　were　examined　using　a　transmission　electron　microscopy（JEOL　2000EX）operated

at　200kV．

RESULTS　AN翌）耳）亙SCUSS亙ON
　　F蓋g．1shows　creep　rate　vs。　time　curves　of　the　steels．　The　steel　with　theαphase　matrix　and

no　precipitation　has　exhibited　a　very韮ow　initial　creep　rate　which　has　bee簸decreased　much

during　the　translent　creep　region　and　has　been　increased　in加m　rapidly　in　the　acceIeration

creep　reg｛on，　resulti陰g　in　a　shorter　creep　hf¢．　The　steel　withα蜜＋M23C6，0n　the　other　hand，

has　shown　higher　creep　rates　duri賑g　the　transient　creep　region　but　the　longer　creep　lifも，　which

has　been　achieved　by　homogeneous　creep　de飴㎜ation．

　　F亘g。2shows　posi重ron　annihi至ation　mean　hfbtime　measured　fbr　the　specimens　taken　fyom　the

steels　crept　and　interrupted　at　650QC．　It　is　seen　that　the　positron　lifヒtime　of　theαandγ

steels　increase　during　the　creep　def～）rmation　but　i重decreases　in　case　of　theα’＋鵬3（㌃steel．

　　It　is　fbund　that　the　microstructural　evolution　of　the　steel　during　creep　defbrmation　can　be

characterized　welI　by　change　in　the　positron　a㎜ih鍍ation　hfヒtime　of　the　steel　in　question．

F嚢g．3shows　the　positron　lifbtime　and　the　corresponding　creep　curve　and　TEM　micrographs　of

theα’＋M23C6　steel．　In　the　transie凱creep　region，　dislocation　density　is　clearly　reduced

inside　individual　lath　grains．　At　the　offLset　to　the　acceleration　creep，　lath－a亘d　block－

bo皿daries　seem’to　sta貢migration　fbllowed　by　the　sub－grain鉛㎜ation　in　the　accelera重沁n

creep　reg室on．　The　posltron　1重fヒtime　is　rapidly　decreased　in　the　transie簸t　creep　region　but重s

slowly　decreased　in　the　acceleration　creep　region．　The　creep　defbrmation　mechanism　based

on　the　interraction　between　the　dislocations　and　precipitates　will　be　discussed　in　detail　a賞he

Confヒrence．
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Table　l　The　Chemical　compositions　ofthe　steels　used（mass％，　Bal．Fe）

C Si Mn Ni Cr Mo V Nb B N
M1（α） 0，002 0．3 0．5 一 9．0 1．0 0．2 0．05 0，005 0，002

M3（α’＋M23C6） 0」00 0．3 0．5 一 9．0 1．0
一 一 0，005 0，050

M5（） 0，080 0．6 1．8 10．3 18．7 0．1 一 一 一 0，040
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Improvement　of　creep　strength　of　a　tempered　martensitic　gCr　steel

　　　　by　nano－scale］MX　nitrides　along　lath　and　grain　bounda：ries

　　　　　　M．Taneike，　K．Sawada　and　F．Abe

Strength＆Lifb　Evaluation　R．G，　NIMS，　Japan

嚢。豆醜ro幡C甑0簸

Ferritic　heat　resistant　stee豆s　have　attracted　s重ro！lg　interest　叢n　ap茎）1ications　fbr　boi蓋ers　and

turbines　of　u嚢tra　super　critical　power　plants．　These　steels　are　used　fbr　a　lo簸9　Perlod　over　ten

years　and　he鑓ce　the　improvement　of　the　more　long－te㎜creep　s鵬ngth　is　s重rongly　demanded．

In　order重。　maintain　a　high　level　of　creep　strength　fbr　up　to　long　times　at　high　tempera加re，　it

is　required　to　stabilize　the　microstructure　fbr　up　to　long　times．　Especially，　coarse陰ing　of

precipitation　stren鋲hening　Pa！寸icles　promotes　the　microstruc加re　evolution，　which　causes　a

signi負cant　decrease　of　creep　strength田」n　conventiona19－12　Cr　steel，　bo甑M23C6　and　MX

particles　precipitate　during　tempering　and　i疵ermetallic　compounds　such　as　Laves　phase

precipitate　during　creep．　M23C6　carbides　act　as　obstacles魚r　mlgrating　boundaries，　but　they

tend　to　coarsen　easny　during　creep．　The　MX　carbonitrides　of　niobium　and　vanadium

precipitate　as薮ne　pa爵cles　of　about　2－20㎜mainly　on　dislocatio簸s　in　the　ma重rix．　The　MX

is　more　stable　during　creep　than　the　M23C6，　because　it　precipitates　coherently幅h　the　matrix

Imd　the　solubility　of　constituents，　niobium　and　vanadium，　is　quite　low［2］．　Many　researches

fbr　using　both　particles　e舳ctively　have　been　carried　out　until　now．　However，　no　a重tempt　has

been　examined衰）r　9－12　Cr　steels　to　eliminate　the　M23C6　carbides孤d　to　stabilize　the

microstructure　only　by　the　MX　nitrides．

The　pu曝）ose　of　the　present　research　is　to　investigate　the　distrib厩ion　of　MX磁rides　consisting

of　vanadium　and　nlobium　in　a　gCr　steel　containing　extremely　low　carbon　a設d　its　ef琵ct　on

creep　strength　at　923K．

2．電xper童me漁蓋proce醜re
Chemical　compositions　of　s重eels　s鰍died　are　Fe－9Cr－3W－0．06：Nb－0．2V」0．05N　with　carbon　of

O．002and　O，08　mass％．　The　steels　is　n㎜ed　OC　s重eel　and　OO8C　steel，　accordingly　to重he　carbon

concentration．　These　steels　were　normalized　at　1373K　fbr　l　h，　cooled　in　air，　a鍛d重empered　at

lO73K　fbr　l　h．　Vickers　hardness　of　the　tempered　stee茎s　were　almost　the　same，　about　230．　The

mlcrostructures　of　the　steels　were　observed　to　be　tempered　martensite．　Creep毛ests　were

carried　out　at　923K　under　stress　conditions　between　l　40　and　180MPa。　Microstructure　of重he

steels　was　observed　by　optical　and　transmission　electron　microscopes．　The　precipita£es　were

observed　by　using　carbon　extraction　rephcas　and　were　iden重if玉ed　by　EDS　analysis．　The

conce撫ation　of　alloying　eleme賊s　contained　in　the　precipi重a愈es　was　measured　by　ICP　analysis

of　e韮ec重rolyt藍caUy　extracted　residues．

3。Re闘嚢重s

Figure　l　shows　stress　vs．　time　to　rupture　curves　at　923K．　The　results　of　gCr－05Mo－2W」V」Nb

（ASME　P92）are　also　shown　by　the　do杖ed　line　fbr　comparison。　The　creep　lif奄of　the　OC　steel

is　about　ten　times　as嚢ong　as　that　of　the　OO8C　steeI　and　about　one　hundred重孟mes　as　lo簸g　as　tha重

of　the　P92　steel．　It　should　be　emphasized　that　the　creep　strength　of　the　OC　steel　is　excellent

倉om　a　short　time　to　a　long£ime　about　104h．　Figure　2　shows　the　resu1重s　of　TEM　observations

of　the　steels　after　tempering。　In　conventional　gCr　steel，　the　M23C6　carbides　precipita愈e　on

block　boundaries　and　prior　austenite　grain　boundaries，　and毛he　MX　carboni毛rides　precipitate

within互ath　mainly．　As　shown　in　Fig。2，　the　microstructure　of　the　OO8C　steel　is　similar　to　that　of

the　conventional　steel．　On　the　other　hand，　in　the　OC　stee1，　almost　no　M23C6　pa丘icle
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precipitatcs　and　the　fine　precipitates　having　a　size　of　2－20　nm　are　densely　distributed　along

prior　austenite　grain　boundaries　and　lath　boundar孟es．　The負ne　precipitates　are　identi五ed　as

MX　nitrides　consisting　of　vanadium　and　niobium．　The　higher　creep　rupture　strength　of　the　OC

steel　at　a　short　time　of　l　OOOh　than　the　others（Fig．1）results　ffom　a　fine　dispersion　of　the　MX

nitrides．　The　maintain　of　a　high　level　of　creep　mpture　strength　of　the　OC　steel　fbr　up　to豆ong

times　suggests　that　the　fine　MX　nitrides　are　stable　during　long－te㎜creep　and　that　the

recovery　of　lath　martensitic　microstnlcture　is　ef驚ctively　suppressed　during　creep．　The　present

results』suggcst　that　the　fine　distribution　of　the］＞D（nitrides　alone　along　lath　boundaries　is

prefbrable　fbr　the　stabilization　of　lath　martensitic　microstructure　during　creep　than　the

distribution　of　both　the　M23C6　carbides　and　the　MX　carbonitrides．　Then，　it　is　considered　that

to　stabilize　the　microstructure　near　the　boundary　is　most　important　in　order　to　increase

resistance　fbr　creep　defbrmation．
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Ef狢ect　ofB　addidon　on　creep　s重rengthening　through　precipitation

　　　　　　　　　　behavior　in　high　Cr：飴rritic　heat　resistant　steel

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　T．Azuma，：K．　Miki

　　　　　　Muroran　Research　Laboratory，　The　Japan　Steel　Works，　Japan

昼。亙麟ro｛墨鵬蜘脇

　　　The　addition　of］B　increases　the　creep　strength　in　high　Cr　fbrritic　heat　resistant　stee1［1］［2］．

It　was　reported　by　Takahashi　et　aL　that街e　addition　of　B　af琵cted　to　suppress　the　growth　of

M23C6　precipitate［1］．　Authofs　reported　the　ef琵。重of　addi丑g　B　on　precipitaIion　behavior　of

MX［3］．　However　the　mechanism　of　creep　strengthening　by　addi簸g　B　is　not　clear　yet．

　　　In　this　research，　in　order重。　investigate重he　ef琵。重of　B　ad（蹴ion　on　the　creep　strengthening

搬echanism，　precipitatio薮behavlof　such　as　M23C6，　MX　a蕪d　Laves　phase　du曲g　creep

defbrma重io鍛and　aging重reatment　was　examined．

2。臨月e影嚢醗e温色脚㈱認腿鵬

　　　Table　l　shows　the　chemical　composition　of　laboratory　heats．　These　were　cast　into　50kg

i獄got　by　using　VIM　and　then重hese　were　fbrged　to　35mm重hic㎞ess　plates．　A食er魚rgi簸g，

preliminary　heat　treatrnent　and　qua礒y　hea賛reatmen重were　perfbrmed．　A重quality　hea宅

重reatment，1000C／h　co鼠rol　cooling　was　perfb㎜ed　fヒom　aus重eni重izing　temperature　of　10750C．

This　cooling　rate　was　the　simula之ion　in宅he　center　portion　ofτot◎r　fk）rging．　Double

tempering　was　perfbrmed　a重5700C　and　6800C．　Creep　interruptio簸test　was　peτfb㎜ed　at

6500C，157MPa．　The　gτow毛h　behavior　of　pτecipi重ates　was　evaluated　by　usiRg　carbon

ex重raction　feplica　and　thin　fbil　made食or捻gauge　portion　of　the　creep　specimen．

　　　　　　　　　　　　Table韮　Chemical　com　osi重io簸of　labora驚。　heats　（mass％）

C　　Si　Mn　P S
：Ni　CrMoVNbWCo B N

B倉ee ．13　　．02　　．08　　．009　．0015　．23　10．29　．69　　。20　　．06　　L77　3．12 ．0237

！40ppm　B　．11　．03　．07　．008　．0012　．24　10．35　．71　．20　．07　　L81　3．00　．0140　．0225

3。高麗重鷲s朋畏重

（1）Figure　l　shows　the　creep　s重τain　versus重ime　cufves　of　B　f士ee　steel　and　140ppm　B

containing　s重eeL　R．upIure　time　of　140ppm　B　containing　steel　is重wo　times　longer　than　that　of

Bf士ee　stee1．　in　figuごe　1，the　arrows　show魚e　inte㎜ptio陰time　of　c貰eep　test．

（2）Figure　2　shows　the　growth　rate　of　p罫ecipi毛ates　of　M23C6　and　Laves　phase　duri聡g　creep

defbrma重io11．　From重his　measurement　result　of　growth纈e　i簸prec童pi宅a重e，　it　was　confirmed

that重he　add嚢ion　of　B　suppressed　the　g罫ow重h　of　M23C6　a熱d　Laves　phase．
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（a）Bf士ee　（tr＝1638h）　　　　　　　　　（b）140ppm　B　（tr＝3430h）

　　Fig．3　TEM　micrographs　of　the　crept　specimen　at　6500C

（3）Figure　3　shows　the　microstructure　of　crept　specimen．　Lath　structure　was　kept　in　140ppm

Bcontaining　steel，　and　lath　stmcture　became　to　subgrain　in　B丘ee　steel．　It　was　con∬㎜ed

that　the　fine　precipitates　suppressed　the

recovery　of　lath　structure　during　creep

defb㎜ation．

（4）　Analyzing　result　of　extracted　residue

during　aging　treatment　is　shown　in　figure　4．

It　was　obtained　that　the　amount　of　V　in

precipitate　only　decreased　with　adding　B．

Vis　one　of　the　main　constituent　elements　of

MX　which　remarkably　contributes　to　the

improvement　of　creep　strength．　Lundin　et

al．［4］and　Murayama　et　al．［5］indicated　by

using　AP－FIM　that　there　was　the　ultra　very

fine　precipitate　bearing　V　in　B　containing

high　Cr　steeL　From　this　analyzing　result，　it

is　evaluated　that　the　amount　of　MX　didn’t

reduce，　but　the　size　of　MX　became　small

and　the　precipitation　strengthening　ability

increased　by　adding　B．

（5）Thus　the　addition　of　B　increases　the

creep　strength　in　high　Cr　fbrritic　steel，

through　improving　the．　high　temperature

stability　of　㎡crostructure　by　supPressing

the　growth　of　M23C6　and　Laves　phase，　and

decreasing　the　size　ofMX．
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