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抄 録
ピン止め効果は低合金鋼におけるオーステナイト（γ）粒成長を抑制し，溶接継手における溶接熱影響

部の靭性を改善するのに有効である。そこで，ピン止め効果を考慮したγ粒成長の予測モデルを提案した。
本モデルでは，粒界移動に及ぼす粒界偏析の影響（Solute-drag 効果）を多元系に拡張して反映した。さ
らに，提案したモデルを温度分布のある実溶接継手HAZのγ粒成長挙動の予測へと拡張を試みた。結果，
従来モデルに比して，等温保持過程におけるγ粒成長挙動をより良く予測できた。

Abstract
The pinning effect is useful for restraining austenite grain growth in low alloy steels and improving 

heat affected zone toughness in welded joints. We proposed a new calculation model for predicting 
austenite grain growth behavior. Influence of grain boundary segregation on grain boundary 
mobility (solute-drag effect) is considered by multi-element systems and applies it to an austenite 
grain growth simulation. Furthermore, the calculation considering temperature gradient in heat 
affected zone (HAZ) was performed. This calculation method was found to provide a good analysis 
of the austenite grain growth behavior. We showed the possibility of quantitatively predicting the 
effect of alloying elements and welding conditions.

1.	 緒　　　言

造船や建築分野などの溶接構造物では，例えばサブマー
ジアーク溶接のような大入熱溶接が適用されている。大入
熱溶接をした場合，溶融線近傍の溶接熱影響部（HAZ）は
1 400℃以上の高温に加熱される。それにより，HAZの旧オー
ステナイト（γ）粒径が大きくなり，それに伴い破壊単位が
粗大化するため，靭性が低下する 1-3)。HAZの高靭化のた
めに，非金属介在物を活用したピン止め効果や酸化物など
をフェライト変態核として利用した粒内変態を活用した技
術が報告されている。
例えば，TiO 4-6)，MnAl2O4

 7, 8)，Ti2O3
 9)，Ti2O3-TiN-MnS 10-12)，

Ti2O3-MnS-BN 13)，TiN-MnS 14)などの酸化物が粒内変態核と
して，TiN 15-18)，REM（O, S）-TiN 19)，Mgや Caを含有する酸
化物や硫化物 20)などがピン止め粒子として報告されてい
る。しかしながら，板厚や溶接入熱，特性要求に応じた適
切な非金属介在物のサイズ，分散状態は明確ではない。さ

らに，溶接部は様々な因子が複雑に影響するため，個々の
因子を個別に抽出して検討することは実験的に困難であ
る。そのため，溶接部組織のシミュレーション技術，特に
その基礎となる γ粒成長予測モデルの構築は重要である。

γ粒成長予測についてはこれまでに多く報告されている。
Burkeは結晶粒成長式（1）を提案している 21)。

 R n − R 0
n = kt    （1）

ここで，Rは結晶粒径（m），tは時間，kは速度定数（m2・
s−1）である。また律速段階によって n値は 2～4まで選択さ
れる。加えて結晶粒成長はギブス・トムソン効果によって速
度式として（2）式のように表わされる。

	 dR—dt  = M gb × 2σV—R 			   （2）

ここで，Mgbは粒界移動度（m・s−1・J−1・mol），σは粒界エネ
ルギー（J・m−2），Vはモル体積（m3・mol−1）である。この式
はモビリティとキャピラリー効果で表わされ，Burkeの式
に変換できる。結晶粒成長に関して，Solute-drag効果は低
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合金鋼において γ粒成長を抑制する手法の一つとして有用
である。Solute-drag効果は不純物の偏析により粒界移動速
度を小さくするもので，LückeとDetert 22)，Cahn 23)，Hillert
とSundman 24)，PurdyとBrechet 25)らによって報告されている。
これらの報告では，数値解モデルで Solute-drag効果を
解析しているが，主に 2，3元系での検討である 26-28)。また，
その効果が γ粒成長挙動にどの程度影響を及ぼすかは調査
されていない。Solute-drag効果に加え，ピン止め効果につ
いても予測式が提案されている。Zenerの式として（3）式
に示す結晶粒径と粒子半径 r（m）との関係式が提案されて
いる 29)。

	 R = 4—3  r—f  				    （3）

ここで，fはピン止め粒子の体積分率である。この式をベー
スとしたピン止め効果予測式について多く報告がなされて
いる 30-35)。
しかしながら，Solute-drag効果と組み合わせて γ粒成長
挙動に対するピン止め効果の影響を報告したものはない。
本報告では，多元系での Solute-drag効果予測モデルを構
築し，さらにピン止め効果を考慮した γ粒成長計算式を提
案した。その式を用いて三次元的に等温保持過程における
γ粒成長シミュレーションをした。さらに，実継手 HAZの
ような温度勾配を考慮したモデルに拡張し，二次元的に
HAZでの γ粒成長もシミュレーションした。

2.	 実験方法

供試材の化学成分を表1に示す。実験室真空溶解炉で
100 mm × 180 mm × 200 mmのインゴットを作成し，1 150℃
で 2h加熱後，20 mm × 200 mm × 1 000 mmに圧延した。仕
上げ温度は 780℃，水冷開始温度は 750℃，冷却停止温度
は 400℃である。
圧延材より 11 mm × 11 mm × 60 mmの試験片を採取し，再

現熱サイクル試験をした。100℃/sで加熱後，1 200℃およ
び 1 400℃で 1～30 s保持後，Heガスで急冷した。また，圧
延材に開先加工を施し，入熱 5.0 kJ/mmでサブマージアー
ク溶接した。両試験後，旧 γ粒径を測定するために，光学
顕微鏡観察をした。

3.	 γ粒成長計算式の導出 36)

3.1	 Solute-drag 効果を考慮したγ粒成長式
（a）純鉄と（b）溶質原子を含む場合の γ粒界移動の模式
図を図1に示す 37)。このモデルは液相を γ粒界相として，

またγ粒界に存在する原子数は一定と仮定している。図1（a）
において，鉄原子が γ粒界に侵入すると γ粒界内に存在す
る鉄原子は一定数を保つために γ粒界から粒内に移動しな
ければならない。このように鉄原子が移動することで γ粒
界は移動していく。この挙動は（4）式で表わされる。

 υFe = IFe・ δ    （4）
ここで，υFeは鉄原子の移動速度（m・s−1），IFeは移行頻度
（s−1），δは粒界幅（m）である。図 1（b）では，溶質原子 i
が存在することにより，γ粒内濃度よりも粒界濃度の方が
高くなる。この濃度差によって γ粒界移動度が低下する。
定常状態では，単位時間に溶質原子 iが γ粒界に入る流束
と γ粒界中の溶接原子 iの流束は等しくなるため，（5）式が
成り立つ。

	 Xi × (δ / τi)—V  = xi × υFe—V  			   （5）

ここで，Xiは γ粒界での i原子分率，τiは溶質原子 iが γ
粒界に滞在する時間（s），xiは溶質原子 iの原子分率である。
（5）式より，溶質原子 iの移行頻度 Iiは（6）式で表わされる。

	 Ii = 1—τi 
= xi—Xi

 × υFe—δ  = xi—Xi
 × IFe		  （6）

（6）式より，溶質原子 iの移動速度 υiは（7）式で表わされる。

	 υi = Ii・ δ = xi—Xi
 × IFe・ δ 			   （7）

結晶粒成長の駆動力は（8）式のように鉄原子と溶質原子
iの総和となる。

図1　粒界移動挙動の模式図 37)

（a）純鉄，（b）溶質原子i を含む場合
Schematics of grain boundary movement 37)
(a) In pure iron and (b) Including solute i

表 1　供試材の化学成分（mass%）
Chemical compositions of the steels (mass%)

Heat C Si Mn P S Ti Nb Al N O
Steel A 0.05 0.14 1.60 0.01 0.002 — 0.006 0.02 0.0044 0.002
Steel B 0.05 0.14 1.60 0.01 0.002 0.012 0.006 0.02 0.0038 0.002
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ΔG = 2σV—R  = XFe—XFe+ Xi

 × υ—MFe
 + Xi—XFe+ Xi

 × υ—Mi
 	  （8）

ここで，XFeは γ粒界での Fe原子分率，M gbは純鉄の γ粒
界移動度（m・s−1・J−1・mol），M gbは Fe-i 2元系において，溶
質原子 iで γ粒界が覆われたときの γ粒界移動度（m・s−1・
J−1・mol）である。γ粒界での原子分率の総和は 1であるため，
（8）式は（9）式のように置き換えられる。

        
2σV—R  = 

υ—M gb  × (1 − Xi ) + 
υ—M gb  × Xi = ( 

1 − Xi—M gb  + 

Xi—M gb  ) υ 

       （9）
従って，（10）式が導出される。

	 dR—dt  = υ = 1—
 + 

 × 
2σV—R  		  （10）

M gbは純鉄と溶質原子 iの移行頻度と比例関係にあるため，
（11）式が成り立つ。

	 Mi
gb = 

xi—Xi
 × M gb 		  		  （11）

（10），（11）式より，2元系での結晶粒成長速度式は（12）
式となる。

	
dR—dt  = 

1—

(1 − Xi ) + 
  M gb × 

2σV—R  		  （12）

（12）式を多元系に拡張する場合，（13）式に示すように，
それぞれの溶質原子の影響を総和して表わすことができ
る。

	
dR—dt  = 

1—

(1 − ∑ Xi ) + ∑   
M gb × 

2σV—R  		  （13）

結晶粒は成長と収縮をし，隣接する結晶粒同士は粒界で
つながっているため，単一の粒界よりも移動しにくい。こ
のことより，（13）式は多結晶組織の定常成長を解析して（14）
式のように表わすことができる 38)。

	
dR—dt  = 

1—4  

1—

(1 − ∑ Xi ) + ∑   
M gb × 

2σV—R  	 （14）

3.2	 γ粒界中の原子分率の算出方法
（14）式より，γ粒界での i原子分率を算出する必要がある。
モル自由エネルギー曲線の模式図を図2に示す。μ gbは γ
粒界での純鉄の化学ポテンシャル，μ gbは γ粒界での溶質
原子 iの化学ポテンシャル，μ γは γ相での純鉄の化学ポテ
ンシャル，μ γは γ相での溶質原子 iの化学ポテンシャル，
G gbは粒界でのモル自由エネルギー，G γは γ相でのモル自
由エネルギー，xi

γは γ相での溶質原子 iの原子分率である。
本モデルでは γ粒界を液相と仮定し，Hillertの平行接線則
を用いた 39)。従って，粒界エネルギー曲線と平行接線交点
から γ粒界での i原子分率を推定することができる。この

算出は Thermo-Calcを用いた。データベースは TCFE6で
ある。また，偏析元素として C，Si，Mn，P，S，Nbを計
算に用いた。

3.3	 フェーズフィールド法を用いたγ粒成長計算
実継手 HAZを模擬した γ粒成長二次元計算にはフェー

ズフィールド法 40-42)を用いた。フェーズフィールド方程式
を以下に示す 42)。

   
∂φi—∂t  = M gb ∑  1—v  

{ ∑ [ (σjk− σik) ( π
 2

—δ 2  φk+ 

∆ 2φk ) ] + 2π—δ   
√φi φj ΔGij } 

      （15）

ここで，φ（i, j, k）はフェーズフィールド変数，νはでバルクや
界面によって 1～3の値となる。σjkは結晶粒 jと kの間の
界面エネルギー，σikは結晶粒 iと kの間の界面エネルギー，
δは界面幅，ΔGijは iと jの間の結晶粒成長駆動力である。
フェーズフィールド法では，それぞれの結晶粒を番号で区
別し，フェーズフィールド変数を与え，それらの連立方程
式を解くことで結晶粒の成長を算出する。
本計算ではフェーズフィールド法の汎用ソフトウェアで

あるMICRESS ®を用いて計算した 43)。MICRESS ®における
粒界移動度には数値入力に必然性がない。そこで，（14）式
を利用して，Solute-drag効果を考慮した γ粒界移動度を算
出し，入力した。なお，σの値は純鉄の粒界エネルギー 0.8
（J・mol−1）を用いた。また，MICRESS ®ではピン止め効果も
考慮可能で，（16）式に示すようなピン止め力 κとして入力
する。

	 κ = 
ΔGpin—2σV  				    （16）

ここで，ΔGpinはピン止めエネルギー（J・mol−1）である。本
モデルでは，（17）式のように置き換えて計算した 29, 30)。
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図2　モル自由エネルギー曲線模式図
Schematic diagram of free energy curves
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	 ΔGpin = 
3—4  

σVf  2 3
—r  			   （17）

従って，（16）式は（18）式のようになり，これを用いて計
算した。

	 κ = 
3 f

  2 3
—

8r
 				    （18）

4.	 γ粒成長シミュレーション結果

4.1	 等温保持過程におけるγ粒成長挙動調査結果
等温保持したときの粒成長計算結果を図3に示す。プ

ロットは実験結果である。図 3（a）より，Steel Aについて（1）
Solute-drag効果を考慮しない場合，γ粒成長を抑制する因
子がないため，実験値よりも計算値の方が大きくなる。一方，
（2）Solute-drag効果を考慮した場合，計算値は実験値と概
ね一致した。さらに，Steel Bについて（3）ピン止め効果を
考慮した場合も計算値は実験値と概ね一致した。なお，
Steel Bについては TiNが鋼中に微細分散しており，体積
分率は Thermo-Calcで算出，TiN粒子半径については，鋼
中で最も数の多かった 50 μmを代入して計算した。図 3（b）
1 400℃で計算した場合，（1）Steel Aについては，同様に
Solute-drag効果を考慮することで，計算値は実験値と概ね
一致した。このことより，実際の γ粒成長挙動を精度よく
シミュレーションするためには，γ粒界移動度に Solute-
drag効果を考慮することが重要であることがわかった。
一方，Steel Bについては，（2）本手法で計算した場合，

ピン止め効果が効きすぎて実験値と乖離があることがわ
かった。これは，TiNが約 1 350℃程度で溶解することで，
ピン止め効果が保持時間の経過と共に小さくなったためで
ある。そこで，（19）式に示される溶解式 44)を考慮して計算
した。

	 r 2 − r0
2 = − 2 ( CTi (N) − CTi (N)—

CTi (N) − CTi (N)
 ) DTi (N) ・ t 	 	 （19）

ここで，r0は TiN（θ）の初期粒子半径（m），CTi (N)は Ti（N）

の γ/θ相界面濃度，CTi (N)は γ相中のバルク Ti（N）濃度，
CTi (N)は Ti（N）の θ相での濃度，DTi (N)は Ti（N）の体拡散係
数（m2・s−1）である。DTi (N)は以下の式を用いた。

	 D γTi = 1.5 × 10−5 exp ( − 

251000—RT  ) 	 	 （20）

	 D γN = 3.6 × 10−5 exp ( − 

157000—RT  ) 	 	 （21）

本計算では界面での局所平衡を考慮している。計算では
TiとNの γ/θ界面が等しいと仮定した。従って，（22）式が
成り立つ。

        2 (  CTi    − CTi—
CTi − CTi

 ) DTi ・ t = 2 (  CN    − CN—
CN − CN

 ) DN ・ t 	 （22）

この式と TiNの溶解度積によりCTi (N)を算出し，（19）式に
代入することで溶解計算をしている。図 3（b）（3）より，溶
解を考慮した結果，実験値と概ね一致した。
以上の結果より，Solute-drag効果，ピン止め効果および
非金属介在物の溶解を考慮することでより精度よく γ粒成
長挙動をシミュレーションできることがわかった。

4.2	 溶接継手HAZのγ粒成長シミュレーション
HAZを模擬して温度勾配を考慮して二次元的に γ成長

計算をした。MICRESS ®での計算条件を図4に示す。計
算領域は 500 × 500 μmとし，グリッドサイズは Δx = Δy 
= 1 μm，界面幅は 6 μm，初期 γ粒径は 35 μmとした。また，
入熱 5.0 kJ/mmを模擬し，溶融線位置を 1 400℃，溶融線か
ら 500 μm位置を 1 200℃とした。粒界移動度は（14）式を用
いて各温度毎に算出した。その計算結果を図5に示す。温
度が低いほど，粒界移動度が小さい，すなわち Solute-drag
効果が効果的であることが予測される。ピン止め効果につ
いては体積分率を Thermo-Calcで算出，TiN粒子半径につ
いては，再現熱サイクル試験結果を基に値を代入して計算
した。
溶融線近傍の HAZ γ粒成長シミュレーション結果を図6

に示す。（a）Solute-drag効果のみを考慮した場合，溶融線
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図3　等温保持過程におけるγ粒成長シミュレーション結果
Result of austenite grain growth simulation in an isothermal process
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近接の旧 γ粒径が最も大きく，溶融線から離れるにつれて
旧 γ粒径が小さくなっていることがわかる。しかしながら，
ピン止め効果を考慮していないため，（c）実溶接部の旧 γ粒
分布と比較して全体的に粗粒となっている。一方，（b）
Solute-drag効果とピン止め効果を考慮した場合，（a）Solute-
drag効果のみを考慮した場合と同様に溶融線近接の旧 γ粒
径が最も大きく，溶融線から離れるにつれて旧 γ粒径が小
さくなっているが，ピン止め効果により旧 γ粒径は全体的
に小さくなっている。このシミュレーション結果は，（c）実
溶接部の旧 γ粒分布と概ね一致している。
本計算は二次元計算であり，この入熱レベルでは実継手

HAZの旧 γ粒径分布を概ね再現できたが，より高入熱側で
シミュレーションした場合，計算値と実験値で乖離が生じ
る。二次元計算と三次元計算には相違があることは既に報
告されており 45)，本計算でも二次元計算のため，乖離があ
ると考えられる。今後本フェーズフィールドモデルを三次
元計算に拡張することが課題である。

5.	 結　　　言

γ粒成長挙動を予測する新しい計算モデルを構築した。
この計算モデルは γ粒界移動度に多元系での Solute-drag

効果，ピン止め効果に非金属介在物の溶解を考慮している。
また，シミュレーションにはフェーズフィールド法を用い
ることで，γ粒成長挙動を可視化することも試みた。本モ
デルを用い，等温保持過程における γ粒成長シミュレーショ
ンし，その妥当性を確認した。さらに，実溶接 HAZを想
定して，温度勾配を考慮したモデルに拡張した。その結果，
実験によるHAZでの旧 γ粒分布を γ粒成長シミュレーショ
ンによって精度よく再現することができた。これらより，
合金元素や溶接条件の影響を定量的に予測できる可能性を
示した。
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