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Clarification of Solidification Behaviors in Austenitic Stainless Steels by Using Welding Process
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抄　　録
初晶フェライト（FAモード）で凝固するオーステナイト系ステンレス鋼の二相凝固挙動および形態の異なるフェ

ライトの形成機構を結晶学的検討から明らかにした。FAモードは，フェライトの生成段階においてのみオーステ

ナイトとの間に特定な結晶方位関係が成立するが，フェライトが初晶として先行成長した後に樹間で追従するオー

ステナイトの成長は常にエピタキシャル成長であって，その成長においては先行凝固したフェライトから結晶学

的に何ら拘束を受けず，それぞれ独立して成長する二相凝固形態“Independent Two Phase Growth”となる。こ

の知見は，結晶成長方向が変化する溶接プロセスの凝固条件での検討によって初めて明らかとなったものである。

また，フェライトの形態の違いは，フェライトが核生成する時のオーステナイトとの結晶方位関係および二相そ

れぞれの優先成長方向と熱流方向の関係によって決定される。

Abstract
Solidification morphologies and the formation mechanism of vermicular and lacy ferrite observed in

the austenitic stainless steels solidified with primary ferrite (FA mode) were clarified in terms of crystal-
lography. The austenite in the interdendritic regions is not crystallographically restricted by the pri-
mary ferrite during the growth. The growth manner of the primary ferrite and secondary austenite is
named as “independent two phase growth”. The ferrite morphology is decided by both the crystallo-
graphic orientation relationship between ferrite and austenite established at the stage of ferrite nucle-
ation and the relationship between the welding heat source direction and the preferential growth direc-
tions of ferrite and austenite.

1. 緒　　　言

　SUS 304に代表されるオーステナイト系ステンレス鋼の多くは，

凝固割れ抑制の観点から，初晶フェライト（以下，δと記す）で凝固

し，δ＋オーステナイト（以下，γと記す）の二相で凝固が完了する

FAモード凝固1-3)の成分系である。この場合の凝固のまま組織は，図

１に示すように，γの凝固セルの中央にδが残留した二相組織とな

り，さらに多くの場合，形態の異なる二種類のδ（バミキュラーδ

およびレーシーδ）が観察される。また，凝固のままで使用される

ことが多い溶接金属の諸特性は，その組織的特徴に大きく影響を受

け，γ系ステンレス鋼の溶接金属では，δの形態の差異が溶接金属

の低温靱性4,5)や耐食性5,6)に影響を与えることが報告されている。し

かしながら，形態の異なる二種類のδの形成機構については未だ不

明な点が多い。

　一方，鉄鋼材料をはじめとして工業的に有益な合金の多くは二相

凝固する。この場合の凝固形態としては，共晶，包晶，偏晶の三つ

の形態が知られており，古くからそれらの形成機構が検討されてき

た。ところが，FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の二相凝固に
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図１ FAモードで凝固するオーステナイト系ステンレス鋼の凝固の
まま組織

Typical microstructure as solidified metal of austenitic stainless steel
which solidified in FA mode
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関する検討はδとγの相安定性や相選択等に限られ7-12)，各相がどの

ように関連しながら凝固しているかについての検討はほとんどなさ

れていない。

　そこで，著者らは，FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の二相

凝固挙動に関し，主として結晶学的な観点から検討を行い，新たな

二相凝固形態を提案13,14)するとともに，それを基に，形態の異なる

二種類のδの形成機構5,15)を明らかにしてきた。本報ではその概要に

ついて説明する。

2. FAモードの凝固組織

　本研究では，凝固挙動の検討に主として溶接プロセスを用いてい

る。これは，熱源移動に伴う結晶成長方向の変化により，晶出する

各相の結晶方位および相間の方位関係がどのような挙動を示すかを

確認しやすいためである。さらに，溶接金属では，溶け残った母材

から凝固が開始するため，凝固初期段階の情報が得やすい利点があ

る。供試材料は19Cr-11Ni系ステンレス鋼で，TIGメルトラン溶接の

シングルビードを電流150A，電圧12V，速度1.67mm/sの条件でおい

ている。また，凝固組織の現出は，溶接途中にトーチ後方，直上よ

り約600Kで溶融したSnを溶接金属上に冷媒として素早く流し込み，

凝固中および冷却中の溶接金属を急冷凍結する液体Sn急冷法16)を用

いている。

　図２にTIG溶接途中に急冷凍結して得られた凝固先端部の組織を

示す。凝固先端から約50μmの領域ではδ単相の明瞭なデンドライ

トが観察され，デンドライト境界では，残留融液から連続してγが

晶出しているのが認められる。このことから，本供試鋼は，初晶δ

で凝固し，凝固途中からγも晶出して二相で凝固が完了するFAモー

ドであることが確認される。

　また，図３は，図２で第二相として晶出したγの先端を拡大した

ものであり，初晶として先行凝固したδの樹間において，固液前面

に曲率を持って張り出したγがセル状に晶出している。本供試鋼は

状態図的には共晶組成範囲に入るが，FAモードの共晶組成であって

も，一般的な溶接プロセスの凝固速度では，Coupled Zoneから外

れ，その組成で安定なδが共晶より早く過冷されることで初晶とし

てデンドライト成長し，残留融液が共晶組成に達するまで成長を続

ける。その後，残留融液の凝固は通常の共晶機構に移り，デンドラ

イト境界では共晶を形成する。しかしながら，図３に見られるよう

に，δ樹間の組織はδとγのラメラーもしくはロッド共晶ではな

く，塊状のγ単一相である。この形態から，γの生成は分離共晶17)

的なものであり，δ／γ界面形成による界面エネルギーの増大が抑

えられた結果と考えられる。

3. 凝固時におけるδ／γ間の結晶方位関係

　図２に示した凝固先端部におけるδとγの結晶方位を解析した

結果，デンドライト樹芯の初晶δとデンドライト樹間のγはとも

に，その優先成長方向である ＜100＞方向が凝固方向と一致して

おり，ほぼ平行な関係が成立している。しかしながら，δ／γ間

には複数の結晶方位関係が確認され，凝固先端部のδとγはそれ

ぞれの＜100＞方向に平行関係が成立するだけで，二相の界面には

特定な平行関係が存在していないことが判明した。ところで，図

３の凝固組織からこの場合の二相凝固は，初晶δ凝固の後，γが

分離共晶的に晶出したと考えられたが，分離共晶は，凝固末期に

共晶温度以下に過冷された準安定の初晶相からもう一つの相が核

生成して形成され17)，初晶相と樹間の晶出相との間には特定な結

晶方位関係があると言われている18)。しかしながら，本研究で得

られた凝固先端部のδとγの二相界面では特定な結晶方位関係は

存在していない。

　溶接プロセスでは素材が溶融された後，溶け残った母材の熱影響

部から凝固を開始することによって溶接金属は形成される。そこ

で，急冷凍結で得られた溶接金属の溶融境界近傍の結晶方位を解析

した結果，母材のγと溶接金属のγは，すべて同一結晶方位を有し

ており，溶接金属のγは母材のγから平滑的にエピタキシャル成長

していることが確認される。一方，溶接金属中のδは，母材のγ粒

からエピタキシャル成長した平滑γ上で生成しているが，各々のδ

からは異なる結晶方位が得られ，さらに，凝固先端部で確認された

図３　フェライト樹間に晶出したオーステナイト凝固先端部
Growth front of the interdendritic austenite during primary ferrite so-
lidification

図２　溶接途中に急冷凍結して得られた凝固先端部組織
Microstructural change during solidification in the weld metal obtained by liquid tin quenching method
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δとγの＜100＞方向に平行関係はほとんど成立していない。しか

しながら，この時のδとγの間には，異なるバリアントで

Kurdjumov-Sachs（K-S）関係19)もしくは最密面のみが平行な関係20)が

成立している。すなわち，同組成の一つの溶接金属内にあってもδ

とγ間の結晶方位関係は一通りには決まらず，溶融境界部近傍と凝

固先端部では異なることが判明した。加えて，δ／γ間にK-S関係

もしくは最密面のみが平行な関係が成立している事実は，母材から

平滑成長したγ上でδが良好な整合性を持って核生成したと考えら

れ，δの生成にはγとの間に結晶学的な関連を必要とすることが示

唆される。一方，第二相としてδ樹間に晶出するγの成長は，母材

がγ単相であるためにエピタキシャル成長となり，先行凝固する初

晶δから結晶学的に何ら拘束を受けていないことが示唆される。

　溶接金属の形成段階では，溶接熱源の移動に伴い，結晶成長方向

が順次変化する。そこで，δの成長方向が変化した箇所での結晶方

位を測定した結果，δからは成長方向に対応した二通りの結晶方位

パターンが得られるが，これらのδは，同一結晶方位を有する一つ

のγ粒内に存在していることが確認された。すなわち，δの結晶方

位が変わってもγの結晶方位に変化が見られない。第二相としてデ

ンドライト樹間に晶出するγが分離共晶的に生成するならば，初晶

δとの間に特定な結晶方位関係が成立し，新たなδが核生成・成長

する段階でγの結晶方位もそれに伴って変化しなければならないは

ずであるが，γの結晶方位に変化は見られない。また，結晶成長方

向が変化した他の箇所の結晶方位測定結果では，同一結晶方位を有

するδが，異なる結晶方位を有する二つのγ粒にまたがって成長し

ていることも確認された。すなわち，初晶δの成長に関係なく，優

先成長方向と熱流方向のずれが大きくなったγ粒が，優先成長方向

がより熱流方向に近い他のγ粒に淘汰されて置き換わる現象が発生

している。

　以上，FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の溶接凝固時の結晶

学的特徴をまとめると，

a. 凝固先端部において，δとγの＜100＞方向は多くの場合，凝固

成長方向に対して平行であるが，二相間の界面には特定な平行関

係はない。

b. 溶融境界部では，溶接金属のγは母材のγからエピタキシャル成

長する。

c. 溶融境界部では，δとγの＜100＞方向に平行関係は少ないが，

K-S関係もしくは最密面のみが平行な関係が成立している。

d. 一つのγ粒内に異なる結晶方位を有するδが形成する。

e. 同一結晶方位を有するδが，異なる結晶方位を有するγ粒をまた

がって成長する。

　緒言でも述べたように，合金の二相凝固形態としては，共晶，包

晶などがあり，これらの反応では，二相間に特定な結晶方位関係が

存在することが知られている21,22)。すなわち，凝固時の二相は，組

成だけでなく結晶方位も相互に関連させながら成長するものと理解

される。また，本研究に供したステンレス鋼は，その凝固組織から

見かけ上，分離共晶的にγが生成していると考えられた。しかしな

がら，上述したa～eの結晶学的特徴は，従来から言われているよう

な，二相間の界面エネルギーを低くするような特定な結晶方位関係

を持ちつつ二相が相互に関連しながら成長するという機構では説明

できず，結晶学的には別の形成機構が予想される。

4. FAモードの二相凝固形態

　以上の結果から，FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼溶接金属

におけるδとγの二相凝固形態は次のように考えられる。なお，図

４は，溶接金属におけるδとγの形成機構を模式的に示したもので

ある。

　母材がγ単相の溶融境界部においては，δの核生成とγの成長が

競合した結果，γの核生成障壁がないために，γの成長が優先し，

母材のγから，まずγが平滑的にエピタキシャル成長する。この

時，固液界面前方の液相中ではCrが濃化し，δの安定性が相対的に

増すため，平滑成長したγ上ではδがγとの界面で良好な整合性を

有する結晶方位関係を満足して核生成する。しかしながら，通常の

溶接プロセスの凝固条件では，そのまま共晶へは移行せず，δは初

晶としてデンドライト／セル凝固し，先行成長する。そして，これ

らδの中で優先成長方向が熱流方向に近いものだけが成長を続け

る。優先成長方向が熱流方向から大きくずれたδの成長は止まる

が，次々と新しいδが核生成し，あるいは，他のδの二次枝，三次

枝の中で優先成長方向が熱流方向に近いものだけが成長を続ける。

　一方，δの凝固末期の樹間では，残留融液中にδから吐き出され

たNiが濃化して，γの安定性が増すため，塊状のγが単一相として

生成する。しかしながら，この場合のγは，δ上もしくは液相中で

核生成するよりも既に凝固しているγから成長した方が容易なた

め，樹間のγは常にエピタキシャル成長となる。そのため，これら

樹間γはδとの間に良好な整合性を保つ必然性がなくなり，先行凝

固したδから結晶学的に束縛されずに単独で成長を続ける。した

がって，δの成長方向の変化に関係なく，γもまたその優先成長方

向が熱流方向に近いものだけが柱状晶を形成して成長する。優先成

長方向と熱流方向のずれが大きくなった場合は，そのγ粒に隣接す

るγ粒の中で優先成長方向がより熱流方向に近いγに置き換わる。

図４ FAモードで凝固する溶接金属のフェライトとオーステナイト
の形成機構模式図

Schematic illustration on the formation and the growth of ferrite and
austenite near the fusion boundary of weld metal solidified in FA mode
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このように，δとγがそれぞれ単独に選択成長を繰り返す結果，最

終的には多くの場合，δの＜100＞方向とγの＜100＞方向は熱流方

向に対して平行となり，二相界面では特定な結晶方位関係が存在し

なくなるものと考えられる。

　すなわち，FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼溶接金属で確認

された種々の結晶学的特徴は，新たなδの生成には核生成を必要と

するため，その段階においてのみγとの間には特定な結晶方位関係

が成立するが，δが初晶として先行成長した後に樹間で追従するγ

の成長は常にエピタキシャル成長であって，その成長においては先

行凝固したδから結晶学的に何ら拘束を受けず，δとγはそれぞれ

独立して成長するという凝固形態によって説明可能となる。なお，

この二相凝固形態を著者らは“Independent Two Phase Growth”13)と名

付けている。

5. 新しい二相凝固形態の検証

　新たに提案した“Independent Two Phase Growth”の妥当性につい

て，次のような検証を試みた14)。

　Bramfitt23)によるδとの格子整合性の観点から，δの核接種剤とし

てはTiNが最も有効であり，フェライト系ステンレス鋼において等

軸晶の生成を促進させることが良く知られている24-26)。一方，本供

試鋼はγ系ステンレス鋼であるが，FAモードで凝固するため，初晶

凝固相はδである。したがって，γ系ステンレス鋼と言えども，

TiNにより初晶δ相を等軸晶凝固させることが期待される。そこ

で，等軸晶生成に効果的な成分バランス24)のTiとNを本供試鋼組成

に添加して鋳造を行った。

　図５に，TiとNを添加および無添加の場合のインゴット断面組織

を示す。無添加の場合，δはバミキュラーおよびレーシー形状の

ネットワークを形成しているのに対し，添加した場合はδが微細分

散している。また，微細δの中央にはTiNが観察される。すなわ

ち，TiNにより初晶δ相が等軸晶凝固しているのが確認された。し

かしながら，同じインゴットをマクロに観察すると，TiNの添加有

無に関係なく，粗大な結晶粒，すなわち，γの柱状晶が観察でき

る。この結果から，等軸晶生成に適正な量のTiとNを添加しても，

初晶凝固相のδは等軸晶凝固するが，第二相として凝固するγは柱

状晶凝固（デンドライト／セル凝固）のままであることが確認され

た。なお，同様の現象は，type 321ステンレス鋼の溶接金属でも指

摘されている27)。

　ところで，第二相として凝固するγが，初晶凝固するδと結晶方

位を相互に関連させながら生成するものと仮定すると，初晶δが等

軸晶凝固すれば，それぞれの等軸δ晶を囲むように第二相のγ相が

晶出し，γの柱状晶は形成しないはずである。しかしながら，図５

に示すようなδの等軸晶凝固とγの柱状晶凝固が同時に起こる事実

は，δとγがそれそれ結晶学的に独立して生成していることを示唆

しており，本研究で提案した“Independent Two Phase Growth”の凝固

形態によって初めて説明が可能となる。したがって，新たな二相凝

固形態の提案の妥当性は検証できたものと考える。

6. Independent Two Phase Growthの現出範囲

　福元ら，岡根ら11,12,28)は，本供試鋼とほぼ同一組成のγ系ステンレ

ス鋼の一方向凝固実験において，10－6m/sオーダーの低凝固速度で

共晶を確認し，また，共晶二相間ではK-S関係が成立していること

を確認している。したがって，共晶のように二相が同時に成長する

場合は，従来から言われているように，二相間に良好な整合性を保

つ必要があり，特定の結晶方位関係が成立すると考えられる。一

方，本研究での凝固速度は，約１×10－4m/s～１×10－3m/s程度と推

定される。凝固速度が大きくなると，共晶組成でもδが初晶として

セル／デンドライト成長に移行することは福元ら11)，岡根ら12)の実

験結果と一致している。この場合の凝固初期トランジェント過程で

は，単相平滑界面成長が起こった後の他相の核生成が必要であるた

め，二相間には特定の結晶方位関係が成立すると考えられる。その

後の成長段階においては定常状態となるため，界面応答関数から界

面温度の最も高い相が初晶として成長する。しかしながら，それに

追従する第二相の生成，成長には核生成の必要がなく，また，独自

の優先成長方位を持っているため，単独の熱的条件および溶質分配

に依存し，結晶学的には初晶相から制約を受けずに成長すると考え

られる。

　すなわち，同じ成分系でも凝固条件によっては，通常の共晶反応

が起こる。しかしながら，初晶相がセル／デンドライト成長するこ

とが予想される凝固条件（凝固速度，温度勾配）29)，言い換えると，

溶接，連続鋳造，ストリップキャスティングなど工業的に実用的な

凝固プロセスでは，本研究で提案した凝固形態（Independent Two

Phase Growth）が起こっているものと考えられる。

　ところで，従来から凝固挙動の基礎的研究には，主として一方向

凝固実験が採用されてきた。一方向凝固実験では，熱流方向に変化

がないため，初期に成立した核生成段階の結晶方位関係を維持した

まま成長を続ける。したがって，二相間にはあたかも特定な結晶方

位関係を成立しているように見られる。言い換えると，一方向凝固

実験や溶接の溶融境界部で得られる結晶方位関係は，核生成段階で

成立した方位関係であり，必ずしも成長段階で形成される方位関係

を表していないと考えられる。一方，本研究で得られた結果は，二

相が凝固成長する時の本来の結晶方位関係であり，この関係は，結

晶成長方向（熱流方向）が変化する凝固プロセスによる検討によって

初めて明らかになったものである。加えて，実用的な凝固プロセス

図５ TiとNを添加しない場合（a）と添加した場合（b）のインゴット断
面組織

Microstructures and macrostructures of austenitic stainless steel in-
gots, (a) no addition, (b) Ti and N addition
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の多くは，結晶成長方向（熱流方向）が変化するため，本研究で得ら

れた知見は材料工学的に重要である。

7. 形態の異なるδフェライトの形成機構

7.1 形態の異なるδとγ間の結晶方位関係

　FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の凝固のまま組織は，図１

に示すように，γマトリックス中にバミキュラーδとレーシーδの

形態の異なる二種類のδが残存する二相組織となる。そこで，上記

で提案した二相凝固形態“Independent Two Phase Growth”を用い，形

態の異なる二種類のδの形成機構について検討した結果15)を以下に

述べる。

　著者らは，凝固のまま組織におけるバミキュラーδとγとの間に

は，バミキュラーδの＜100＞方向とγの＜100＞方向にほぼ平行な

関係が成立し，凝固成長方向と一致しているが，二相界面には特定

な平行関係を持たない。一方，レーシーδとγとの間には，K-S関

係が成立しており，かつ，レーシーδおよびγそれぞれの＜100＞

方向も凝固成長方向に対し平行に近い関係があることを示した30)。

なお，これらの関係は既に粉川ら31)が報告している結果と同じであ

る。また，３章で述べた溶接凝固時の結晶学的特徴の中で，凝固先

端部における二相間の結晶方位関係は，バミキュラーδとγ間の方

位関係に対応し，室温まで冷却されてレーシーδとなるδの凝固先

端部においては，凝固のまま組織と同様に，δ／γ間にはK-S関係

が成立し，かつ，各々の＜100＞方向は凝固成長方向に対し平行に

近い関係にあることを確認している15)。すなわち，凝固後冷却中の

δからγへの変態は，凝固時にδ樹間に晶出したγが，初晶凝固し

た樹芯δへエピタキシャル成長することで起こるため，変態後の室

温組織におけるδ／γ間の結晶方位関係は凝固時に成立した結晶方

位関係のままとなる15,30)。そして，このような結晶方位関係の違い

が，δの形態を決定していることを報告している30)。

　ところで，“Independent Two Phase Growth”では，γの成長は常に

エピタキシャル成長であって，その成長においては先行凝固したδ

から結晶学的な拘束を受けない。したがって，δ／γ間に特定な結

晶方位関係が成立するのは，新たなδが核生成する段階においての

みであると規定している。すなわち，溶接金属においては，最初に

δが晶出し，δ／γの異相界面が形成されるのは，溶融境界部であ

り，この溶融境界部においてδが最初に晶出した段階で，δ／γ間

の結晶方位関係が決定されると考えられる。

　そこで，溶融境界部近傍において，一つの母材γ粒からエピタキ

シャル成長した同一結晶方位を有する一つのγ粒内で生成している

バミキュラーδおよびレーシーδ結晶方位を解析した。バミキュ

ラーδはγとは最密面のみが平行な関係が成立し，特定な方向平行

関係はない。また，バミキュラーδの＜100＞方向のいずれもがγ

の＜100＞方向と平行関係から大きくずれている。この関係は，３

章で述べた急冷凍結で得られた溶接金属の溶融境界近傍の結晶方位

測定結果と一致するが，前述したバミキュラーδとγの方位関係と

は異なっている。一方，レーシーδはγとはK-S関係を満足し，か

つ，レーシーδの＜100＞方向はγの＜100＞方向とほぼ平行関係に

近く，熱流方向ともほぼ一致している。この関係は，前述したレー

シーδとγ間の結晶方位関係と一致しており，レーシーδとγ間の

結晶方位関係は溶融境界部でも凝固先端部でも変化していないこと

がわかる。

7.2 バミキュラーδフェライトの形成機構

　以上の結果および“Independent Two Phase Growth”より，FAモー

ドで凝固するγ系ステンレス鋼溶接金属における形態の異なるδの

形成機構は次のように考えられる。図６および図７に，それぞれの

δの形成過程15)を示す。なお，図７中のA～Hは，図６のCase A～

図６　FAモードで凝固する溶接金属における形態の異なるフェライトの形成機構
Proposed mechanisms for formation of different ferrite morphologies in weld metals solidified in FA mode
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Case Hに対応する。

　母材γからは，まずγが平滑的にエピタキシャル成長し，その平

滑成長したγ上で初晶となるδが核生成して晶出を開始する。この

時，初晶δと平滑γとの間には，K-S関係もしくは最密面のみが平行

な関係を持つ二通りの結晶方位関係が成立する。そして，このδ／

γ間に最密面のみが平行な関係を満たす場合（Case C, D, G, H）は，

δ／γ間の整合性が良くないため，δ／γ間の界面エネルギーの増

加，すなわち，界面面積の増加を抑えるべく，樹間γは樹芯δ中へ

バルク状に平滑的に成長し，その結果，δはバミキュラーを呈す

る。

　次に，このように晶出したバミキュラーδは，その優先成長方

向である＜100＞方向が熱流方向に一致したものだけが成長を続け

（Case C, G），一致しないものは成長が停止し（Case D, H），新た

なδが核生成する。この新たに核生成したδの優先成長方向が熱

流方向にほぼ一致する場合は，Case CおよびCase Gのように成長

を続けるが，一致しない場合は再度δの成長は止まる。一方，樹

間に晶出するγは柱状晶を形成しつつ，単独でその優先成長方向

である＜100＞方向が熱流方向に一致したものだけが成長を続ける

（Case C）。Case Gのようにγの＜100＞方向が熱流方向に一致しな

い場合は，＜100＞方向が熱流方向により近いγに置き換わる。し

たがって，このようにδおよびγがそれぞれの選択成長を繰り返

した結果，最終的にバミキュラーδとγの間には，熱流方向に対

してバミキュラーδとγの＜100＞方向が平行となり，二相界面に

は特定な面平行関係が存在しないという定常凝固部で得られた結

晶方位関係が成立するものと考えられる。当然，選択成長の途中

では，特定な結晶方位関係を全く持たないδ／γ界面も存在する

と思われるが，いずれの場合においても，δ／γ間の整合性は良

図７ FAモードで凝固する溶接金属における形態の異なるフェライ
トの形成機構模式図（図中のA～Hは，図６のA～Hに対応）

Schematic illustration of formation process and mechanism for differ-
ent ferrite morphologies in weld metals solidified in FA mode. (A-H
correspond to cases in Fig. 6)

くないため，δはバミキュラーになると考えられる。

7.3 レーシーδフェライトの形成機構

　母材γから平滑的にエピタキシャル成長したγの上で，δがγと

K-S関係を満たして核生成した場合（Case A, B, E, F），δ／γ間の整

合性が良好なため，樹間γは容易に樹芯δ中へδの晶癖面に沿って

板状にエピタキシャル成長し20,32,33），δはレーシーを呈する。この

ことは，γが平滑的にδ中へ成長して非整合なδ／γ界面を維持す

るよりは，δ／γ界面が整合界面となるようにγが板状にδ中へ成

長した方が，界面面積は増加するものの，系全体の界面エネルギー

の増加が抑えられるためと考えられる。

　ところで，溶融境界部においてδ／γ間に成立するK-S関係もし

くは最密面のみが平行な関係の違いを支配する要因の解明は難しい

が，一つの可能性として，γの優先成長方向と熱流方向との関係が

考えられる。すなわち，両方向が一致しない場合（Case E, G, H, F），

平滑γの凝固遅れが起こる34)。この場合，溶融境界近傍では温度勾

配が大きいため，僅かの凝固遅れでも平滑界面先端の液相温度の低

下は大きい。したがって，大きな核生成臨界過冷度を必要とするδ

でも核生成が容易となり，最密面のみが平行な関係を満たして核生

成するδの頻度が大きくなると考えられる（δ／γ間の結晶方位関

係がK-S関係を有するより最密面平行関係を有する方が，δの核生

成に必要な核生成臨界過冷度は大きい）。

　一方，平滑γの＜100＞方向が熱流方向と一致している場合（Case

A，B，C，D）は，γの平滑界面先端の液相温度の低下が小さいた

め，大きな核生成臨界過冷度を必要とするδの核生成は困難とな

る。したがって，この場合は，δ／γ間にK-S関係を満たして核生

成するδの頻度が大きくなると考えられる。

　しかしながら，このようにγとK-S関係を満たして核生成したδ

でも，その＜100＞方向が熱流方向に一致しない場合（Case B，F）

は，レーシーδの成長は早期に止まり，新たなδが核生成する。ま

た，Case AおよびEのように，δがK-S関係を満たして核生成し，そ

のδの＜100＞方向が熱流方向に一致して成長を続けても，δ核生

成の下地となるγの＜100＞方向が熱流方向に一致しない場合（Case

E）は，＜100＞方向がより熱流方向に近いγに置き換わる。した

がって，成長を続けたレーシーδと新しく置き換わったγとの間に

は，もはやK-S関係は成立しなくなり，δはバミキュラーとなる。

　以上のことから，Case Aのようにδの形態が連続したレーシーと

なるためには，δの核生成段階で成立したK-S関係を維持したまま

成長を続ける必要がある。すなわち，①δ核生成の下地となるγの

＜100＞方向が熱流方向とほぼ一致し，かつ，②そのγ上でδがK-

S関係を満足するとともに，③そのδの＜100＞方向も熱流方向に向

かってほぼ平行に近い関係で核生成することが必要であると考えら

れる。したがって，レーシーδが形成されるには，これらの条件の

すべてを満足する必要があり，その頻度はかなり低いと考えられ

る。また，このようにして形成されたレーシーδとγとの間には，

K-S関係が成立するとともに，かつ，レーシーδおよびγそれぞれ

の＜100＞方向も凝固成長方向に対し平行に近い関係があるという

定常凝固部で得られた結晶方位関係が成立するものと考えられる。

7.4 δフェライト形成機構の検証

　連続したレーシーδの形成には，上述した①②③の条件が必要と

考えられるが，この中で意図的に操作が可能な条件は，①の母材γ

粒の結晶方位である。そこで，中央に向かってγの柱状晶が揃って

成長しているSUS 304ステンレス鋼の鋳片を用い，図８に示すよう



－62－新　日　鉄　技　報　第 385 号　 （2006）

溶接プロセスを用いたオーステナイト系ステンレス鋼の凝固形態および組織形成機構の解明

に切断方向を変えて母材γ粒の結晶方位が異なるように作製した板

にメルトランのTIG溶接を行った。すなわち，Aに示すように，鋳

片表面に対し平行に（γ柱状晶に対し垂直に）切断したものは，γ柱

状晶の優先成長方向である＜100＞方向が板厚方向とほぼ一致して

いる。一方，Bに示すように，鋳片表面に対し垂直に（γ柱状晶に対

し平行に）切断したものは，板厚方向のγの結晶方位は個々の結晶

粒で異なりランダムになる。

　このようにして作製した板にTIGメルトラン溶接した時の溶接金

属組織の一例を図９に示す。母材γ粒の＜100＞方向が板厚方向に

ほぼ揃っている板を溶接した場合（図９（a）），レーシーδが多く観

察され，全δ量に対し，約30％強の比率でレーシーδが存在してい

る。一方，板厚方向の母材γ粒の結晶方位がランダムな板を溶接し

た場合，図9（b）に示すように，レーシーδの生成は少なく，その存

在比率は全δ量の約５％程度である。すなわち，全く同じ鋳片で

あっても，その切断方向を変えて作製した板を溶接するだけで，全

δ量は変化せず，レーシーδの生成比率だけに著しい差が認められ

た。このことから，バミキュラーδおよびレーシーδの形成には成

分的な影響はなく，δが核生成する時のδ／γ間の結晶方位関係お

よびδ，γそれぞれの優先成長方向と熱流方向の関係によって決定

されることが裏付けられる。

8. 結　　　言

　FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の凝固挙動を結晶学的な観

点から検討し，二相凝固形態および形態の異なる二種類のδの形成

機構を考察した。本研究で得られた結果を以下に要約する。

1) 初晶凝固したδのデンドライト樹間において，塊状のγが第二

相として形成される。

2) 急冷凍結した溶接金属では，a～eに示す結晶学的特徴がある。

a. 凝固先端部において，δとγの＜100＞方向は多くの場合，

凝固成長方向に対して平行であるが，二相間の界面には特定

な平行関係はない。

b. 溶融境界部では，溶接金属のγは母材のγからエピタキシャ

ル成長する。

c. 溶融境界部では，δとγの＜100＞方向に平行関係は少ない

が，K-S関係もしくは最密面のみが平行な関係が成立してい

る。

d. 一つのγ粒内に異なる結晶方位を有するδが形成する。

e. 同一結晶方位を有するδが，異なる結晶方位を有するγ粒

をまたがって成長する。

3）FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の凝固形態は，δの生成

にはγ上での核生成を必要とするため，その段階においてのみ

γとの間に特定な結晶方位関係が成立するが，δが初晶として

先行成長した後に樹間で追従するγの成長は常にエピタキシャ

ル成長であって，その成長においては先行凝固したδから結晶

学的に何ら拘束を受けず，δとγはそれぞれ独立して成長す

る。この二相凝固形態を“Independent Two Phase Growth”と名付

けた。

4) Ti，Nの添加により同時に現出するδの等軸晶凝固とγの柱状晶

凝固は，3）で示した“Independent Two Phase Growth”の二相凝固

形態によってのみ説明が可能である。

5) 新たに提案した二相凝固形態（Independent Two Phase Growth）

は，結晶成長方向（熱流方向）が変化する凝固条件での検討に

図８　インゴットからの鋼板作製方法
A：オーステナイト柱状晶を垂直に切断，B：オーステナイト柱状晶に平
行に切断
Schematic illustration of plate preparation from ingot, cutting austen-
ite columnar structure vertically (A) and cutting parallel to austenite
columnar structure (B)

図９ 図８で作製した鋼板Aおよび鋼板BをTIGメルトラン溶接した場
合の溶融境界近傍のミクロ組織。（a）鋼板A，（b）鋼板B

Microstructures taken near bottom of weld center, parallel to welding
direction, in autogenous TIG welds on (a) plate A and (b) plate B in
Fig. 8
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溶接プロセスを用いたオーステナイト系ステンレス鋼の凝固形態および組織形成機構の解明

よって初めて明らかとなったものである。

6) 溶融境界部において，初晶δがγと最密面のみが平行な関係を

満たして核生成する場合，δ／γ間の整合性は良くないため，

γはδ中へバルク状に平滑的に成長し，最終的なδの形態はバ

ミキュラーとなる。また，その後，δおよびγがそれぞれ熱流

方向に向かって単独に選択成長を繰り返す結果，最終的にはδ

とγの＜100＞方向が平行となる。

7) 溶融境界部において，初晶δがγとの間にK-S関係を満たして核

生成する場合，δ／γ間の整合性が良好なため，γはδ中へδ

の晶癖面に沿って板状にエピタキシャル成長し，最終的なδの

形態はレーシーとなる。しかしながら，δの形態が連続した

レーシーとなるためには，δ核生成の下地となるγの＜100＞方

向が熱流方向とほぼ一致し，かつ，δがγとK-S関係を満足する

とともに，そのδの＜100＞方向も熱流方向に向かってほぼ平行

に近い関係で核生成することが必要である

8) FAモードで凝固するγ系ステンレス鋼の凝固のまま組織で観察

されるバミキュラーδおよびレーシーδの形成には，成分的な

影響はなく，δが核生成する時のδ／γ間の結晶方位関係およ

びδ，γそれぞれの優先成長方向と熱流方向の関係によって決

定される。
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