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  Beekaesvitoif off Boff@ew fiee 9¢ff-s3W-3¢@ geeeffgeggfiec waeeeee Recsfisgesgeg SeeeeeRs

                   E. El-Kashi£ K. Asakura and K. Shibata

          Department ofMetallurgy, The University ofTekyo, Japan

A. RntrodtheSiok

Many researchers [l-5] have reported a marked effect of small boron (B) addition on the creep

rupture behavior of ferritic heat resistant steels. However the mechanisms for such an effect

caused by B are still to be establlshed. In the present study, the behavior ofB in 9Cr-3W-3Co

steels was examined using Alpha-panicle Track Etching (ATE), Scanning Electron Microscopy

(SEM), Transmission Electron Microscopy (TEM) and creep test.

2. Experlmi]eneagWork
The chemical cornposition of the steels used are given in Table 1.These steels vvere vacuum

melted and processed by hot fbrging and hot roliing to plates of l5 rnm thickness. Then

normalizing was carried out at 10500C for l hr fbr all steels follewed by tempering at 7800C

fbr 2 hrs (B1, B2) and at 58eOC for lO hrs followed by 7lOOC for 20 hrs (B3, B4 and B4･-2). Bl

and B2 are boiler steels while B3, B4 and B4-2 are rotor steels. Blanks (IOxlOx5 mm) were

thermai aged at 6000C, 6500C, 700 OC fbr l,IO and IOO hrs; Creep test was also conducted at

6500C under the nominal stress (140, l60 and 200Mpa); and at 7000C under the nominal stress

(100,l40MPa). SEM and TEM were carried out for as recelved and crept samples, The
precipitates were characterized by EDX analysis. ATE was carried out for as received, thermal

aged and crept samples. To eliminate the effkect of tempering condition on the boron

distribution, a simulated heat treatment was carried out for all steels (normalizing at l0500C for

lhr fbllowed by tempering at 71OOC for 2hrs using step heating and cooling). ATE was earried

out for both normalized and tempered conditions and the creep test was conducted again using

the simulated samples.

TabRe gThe chemical com osition mass o/o ofthesteels used.
Steegs C si MR P s Cr v Nb W Co ge N
Bl O.I O.03 O.Ol e.oo4 O.OOI7 9.05 e.21 o.e6 2.94 3.IO e.eol e.os3

B2 O.I O.02 O.Ol O.O04 O.O024 9.I5 O.21 O.05 2.94 3.l2 e.oo6 e.os2

as O.l O.03 O.Ol O.O04 o.oels 8.9g O.21 e.os 294 3.08 e.oel O.021
B4 e.I O.03 O.Ol O.O04 O.O021 8.95 O.2l O.06 2.94 3.06 O.OIO e.e2l

$aj-2 O.1 O.03 O.Ol O.O04 O.O021 9.I2 O.21 O.06 2.89 3.05 o.ell O.O19

3. Resmpfigs

The creep rupture strength of steels (Blt-B4) and W3 at 6500C is shown iR Fig.l. Steel W3

(free B, O.05N) is the co-used steel in the past committee ofISIJ. It can be observed that creep

rupture strength ofB1 (lOppm B, O.053N) is higher than that ofB2 (60ppm B, O.052N). Also,

the creep rupture strength of B4 (leOppm B, O.021N) is higher than that of B3 (IOppm,

O.021N). Prediction ofcreep life using Larson-Miller parameter resulted in iO,OOO hr at 6500C

under lOe MPa for steel B2 and this value is similar to the value of steel W3. However steels

Bl, B3 and B4 shows ' 21,OOO, 27,OeO and 4S,OOO hr respectively under the same conditions.

Due to the difference in tempering condition between boiler (Bl, B2) and Rotor (B3, B4, B4-2)

steels, comparison can only be done for the same tempered condition. For boiler steels,

increasing the B content from 10 ppm B to 60 ppm at O.e59t6 N content shows shorter creep

rupture time. This implies thatthe simultafieous addition of B and N is inconvenient in boiler

steels. For rotor steels, fixing the N content at O.02% the creep rupture time increases by

increasing the B content. Ftljita [6] recommended that nitrogen content must not exceed O.02%

in B added heat resistant steels. Comparing SEM results of the crept steels to that of the as
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麟霧．璽Creep　ru脚re　stre鍛gth　of　Steels　at　650。C

董b曲esh餓creep脚傭e　time　o蝕is　steel．
蚤at藪一m我就e簸s韮t量。　st想。匙脇re（至is我ppears　a薮d　changes重。　s輩bgra量n　st凱cture．　The　rate　of　recovery至s

very飴s重i麹s重eel　B2　a獄d　l£shows　a豆so　very　low　dlsloc我tio費d¢nsity．忌｛owever，　s胎els露3鍛d　8羅

sh◎ws　very　slow轍e　of　recovery　and　hlgh　disloc認tion　de践sity．　ATE　of　the　as　recelv¢δ鵬els

S熱OWed　Very　Weak　SegregatiO無alO陰9　PriGr　a疑S胎繍e　gτaln　bO縫麺darleS，譲hOUgh癌¢罫e　IS農

勧。獅g㈱o繍sdis励u重lo狙of　B　l撹he　m＆trix　1盤steel　84．　N。書lceable　segreg縫重io盤w我s戯

observed　fbr　steels（8蔓～諺4）af記er　therma董ε日晒巨多9＆t　6◎OoC，6500Cラ70GoC　fbr　1，10ε鵬d童《）◎hrs．

For　s蟄eolme戴s　creμat　650。C，　under　l　60Mpa　and　a重70◎。C撒ded　OOMPa，癒e　segreg就lo鞭ls

◎GC鷲鐙ed農蓋0簸g　packe建b◎U簸dar蓋es◎n蓋y豆n　s重ed聾4　a麺d窺ぬe（ieg建ee◎f　segregat量0卸量s　h量9蝕er畳薮the

s夢eG㈱櫨ested厩700。C漁an齢鵬s達ed　a重6500C．　The　de簸sity　o恥re吻1重ates　co晦1蜘9賎

show㊧d　maxl搬u魁i鷺s£eel　82　whic鼓has　the　shortes重crecμi驚，　Thls麩lgh　de黙si驚y　ofμecや紘tes

響emal簸s　c◎額s窺ant　uμo　mpt磁re．　Thls　imp薮es電h就81簸preclplt就es　ls　not　the　sole緻echa聡18搬◎f

stre慧離he薙i登g　i簸f硫i愈lc　hea乾resistant　steels．　ATE　of　sl澱題lated　he滋一定reated　sampIes　shows面識

出es鰹eg蜘簸occurs　alO盤g　prior　aus締1匙e　gral鍛b◎un戯y　l蓑steelS（B　l～B4）餓er薮◎勲虚lng

面輪segreg鼠tio獄te鍛ds　to　vamisぬa食er亀e即erl簸g　and　rep董ace曲y　ho鵬geneous　d量s励撹1。蕪

◎fboro簸i轟the恥atrix．1蕪these　simula寛ed　heat－treated　sa㈱les，重he　bor量des　wer㊤◎わserv¢d

＆置0鷺9　prior　aUS胎鷺董電e　grain　bour1（重ar韮es　arKl　i簸S至de　the　gra量ns　＆簸d　重he　鑑医aximum　de簸S要領y　of

bor三des　ls　Gbt＆茎ned　a豆s《）　量難　stee豆　B2　（60PPm　8，　0。052N）　＆鶏d　the　a董温os重　sar織e　bor玉（至es

dlst曲u重ion　is　obtained　fbr　both　no㎜ahzed＆ad重empered　s重ee豊S．　This　high　dens｛乞y　of　b◎rldes

Gccu窪ed　l難s重ee嚢B2腿nder　all　hea電treatrne穐電condi匙lo難s量s搬＆y　be　a麓rib厩ed篭◎the　h19蝕B－N

con匙e瀧。

罎。c⑪醐¢鼠粥垂⑪麹

恥亙蕪creasi麺9匙he　8　co鍛瞭up　t◎60PP田翁0．05％Ns驚eels　s蝕Gws囎a舳bly　l◎w㊤r　c蜜卿

羅p電麗es重re鍛9癒．　However　l難creasing　the　B　co艶te魏量鍛0．02％Ns童㊤els　sh◎ws爲鶴i獄verse　e盤ラG重。

霊》SEM　showed　tha重boro懇1魅steels　i餓cre裂ses　the　s励lli電y　of　p罫ecipl鷺a胎s　agalnst　c◎arse漁9．

TEM　reve謎le嶺ha緬e　s定abill重y　of重he　m鐙lx　ag総i薮st　recovery更eaches瓢axi罰a魏面聾1◎w：N

s総els琶3繰d　84，　while　this　stability　is　very　weak　in短g薮N－hlg無Bs笠eel　82．

＄）AT£showed重ha重segregated　B　alo簸9　Packe電b◎疑難darles　and倉ee　81勲solid　sol就沁聡鍵e

瓢◎re　e鏑C重lve　o獄S重rengthening　th3n　boron　conIal鍬ed｛鍛precl欝血es．　F醸her　r¢se農rch　lS

required　concer漁g　BN　and簸ne　precipitates　such　as脳and　Nb（C，　N）蹟hese　steels．

鼠¢驚羅麗壁

面lTal（ahas｝1i　N．　a鰍d　F勇i三三．，　Tetsu－t（》一Hagane，61（1975），　pp．2597－2604．

1鱗Azuma　T．　and　Tanaka　Y．，　Iron　an（董Stee至Ins寛imte　ofJapan，（1999），　pp．102－108．

131｝｛arada　Y．　e重aL，　CAMP一三ron　and　Steel　Ins重itute　of　J我pan，11（1995），　p．1469．

夏野Uch至da　H．　and　Sh量ntan量丁．，　Tetsu－to－Hagane，82（1996），　pp．244－252．

1§lAαivity　repor£of　the　research　comrnittee，　Iron　and　S亀eel　Ins藪tute　ofJapan（1999），　pp87－1◎7．

161F吋ita　T，，　Mater量a蓋s　fbr　fhture　power　plants，　Adv．　Materials　and　Processes，157（2000），　pp．52－6！．

　　　receive（蓑stee韮s　lt　can　be　seen　that　the　rate　of

　　　preclpltate　coarseni簸g　is　slower　ln　high賎

　　　s£eels（B2，　B4）tha駐ln　low　B　stee韮s（B豊，B3），

　　　which　｛ndlca徳　電ha皇boron　lncreδses　the

　　　茎）recipitateS　S童ab難ity　agai薮st　coarsen董簸9．　N◎

　　　◎亡her　precipitates　rather　than　M23C6　and

　　　Fe2W　were　detec重e曲y　the　EDX　analysls　a磁

　　　匙hese　precipitaI¢s　occur　alo簸g　prior農us重e烈i総

　　　grai曲。“ndary翻d　lnside　the　gral鷺。肥M◎f

　　　伽eas　receiveδst¢els　showed£ha重82曲《）ws

　　　旗elargest　la癒wi蝕whlch　is　abo就05灘，

　　　癒董S質α＆ybe　G◎繭δered　as　O勲e　of達he　reas◎廼S

h癒¢creμs重eels厳65◎。C　u簸ded　60　Mドa醜
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Creep　Characteristics◎fPd　Added　gCr　Heat　Resista就Steels

　　　　　　　　　　　　　　　at　High　Tbmpera加re　over　650℃

H：．Okada1，K．　Yamada1，　S．　Munekil，　H：．　Okubo1，　M。　Igarashi2　aRd　F．　Abel

　　　　　　　　　　　　1）National夏ns旗厩e　lbr　Materials　Science，　Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　　2）Sumitomo　Me奮al　Industries，　Japan

璽。運醜ro姻鵬翻⑪娘

Recen助FePd－based　L　l　o　type　ordered　phaseα”was　fb照d　to振）㎜coheren宅ly㎞side　gra加

i簸the　s重eel　with　Pd　and　to　be　usefbho　increase　the　creep　resis室ance　of　high－Cr　fもrritic　st㈱1

1ike　MX　carbonitride［1］．　Re　addition　to　this　steel　was　also　fbund　to姐crease　the　a組ount　of

α璽曹a薮dprevent　the　growth　of　Laves　phase，　as　a　result　remarkably　reduced　the　m㎞i膿u鵬

creep　rate㎞the　bwer　stress　condition［2】．　In　this　study，　creep　tests　and　micros伽ctural

observation　were　carried　o滋on　Pd　and　Re　added　gCr驚r鴛itic　stee1加order　to　evaluate　the

e艶。窒ofPd　and　Re　addition　on　creep　Prope鍾ies　at　eleva童ed　tempera傭es．

惣。魍脚磁鷹騰塁恥。㈱讃闘騰

Chemical　compositions　of　the　steels　used　fbr宅his　tes田re　show鍛in　T＆ble　1．　Two

180kg－ingots　of　Pd＆Re－added　steel　MC1鋤d　re驚rence　s重eel　MBl　were　prepared　by

vacuum加duc重ion　melting．　The　ingots　were　ho寛負）rged　and　hot　rolled　i煎025mm－thlck

plates．　The　plates　were　normalized　at玉373K負）r　4h。　MB　l　was重empered　at　1043K　fbr　4h，

and　MC　l　was　tempered続t　823K負）r　4h　fbllowed　by　temper1且g　at　10講3K負）r　4h．　This　double

亀e斑pering　is　rep◎鍾e欲。　give　optimum　microstruc往e　co簸sisting　o伍ne　dispersion　ofα“and

MX　in　side　l就h　decorated　wi癒M23C6　alo鍛g　1段th，　b1◎ck，　packet　and　prior　austenite　boundaries

［31．　Creep重est，　tensile　test　and　aging重est　were　carried　out　at　the　temperatufe　range　of　873　to

1023K．　Micros伽。傭al　observations　were　conducted　with　optical　and　sca盤獄ing　ele魔。簸

搬icroscopy　o鍛both　s重ee重s　be負）re　and　after　agi駐9．

　　　　　　　　　　　　　　　？a夏）le　l　　　　Che凪ical　co阻pQsiもions　of　the　sもee18．【螢ass％1

M：ark C Si ：M：n Cr W V Nb N B Pd Re

MB1　　0．08

MC1　0。10

0．30

0．04

0．51

0．36 0
0
9
9

Q
）
Q
）

9
耐
2

0．20

0．19

0．05

0．05

0．05

0．03

◎．005

0．005 0．70 0．49

3。R㊧闘翼総懸潤筆s㊧灘s嚢醗

8elow　973K，　MC　l　showed　superior　creep　resistance毛。　MB　1，　as　shown泌Fig．　l　and　2．

馨oth　MB玉and　MCl　showed　the　bendi簸g　of　stress　vs．雛i鍛imum　creep　rate　curve　a重aro㎜d

O％一〇鑑et　stress　of　each重empera鞭e．　S鍵ess　exponen宅s　of　MB玉under　low　stress　c◎ndi重io簸

were　about　5．5　a簸d　i簸dependent　of重est宅e脚era重ure．　While，　those　of　MC　l　were　varied　f門田

4重09a難d　depe簸ded　o虚emperature．　Amo脇t　of　MX　was　no重af琵cted　by　ag勧g　tempera鯉e

as　shown　in　Fig．3．　Although　the　amoun重of　MX　fbr　MC　l　was　abo厩30％less　tha蕪th農t　fbr

MB　1，伽eα”precipi重ated膿i荻）㎜墨y　at　low　te脚erature加MC　1，as　sh◎wn　in　Fig．4．　From

these　resul亡s　it　was　suggested　tha質he　stress　exponent　at　lower　s寵ress　co簸di宅io簸depended◎n

the負ne　disperslo獄s　such　as　MX　andα”．　Fu曲er　more　MC　l　sh◎wed　homoge鍛eous　creep

de負）㎜ation　adower　stress　condi重ion　compaτing　with　MB玉，　as　shown血Fig．5．　Preve簸tion

of　growth　of　precip燃es　s鷲ch　as　Laves　phase　and　M23C6　wi重h　Re　was　co簸sidered　one　Gf亡he

causes　of　this　excellea重creep　characteristic．

飛e艶re凱㈱s
［1］M．Ig肛as猛，　et　al．，　Repot　of　123rd　Co㎜i枕ee　on疑eat－Resisting　Metals段nd　Alloys，　Jpn．　Soc．飴r極e

Pr◎mo重ion　of　Sci．，39（1998），355－3624η」ψαηe3¢♪

［2］H．Okada，　et　aL，　CAMP　ISIJ，14（2001），玉290伽」吻αηθ5（ジ

［3］M．Igarashi，　et　al．，　ISIJ　h｝temational，41（2001），　Supplement，　S　l　O5－SlO5
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Relation　between　Rupture　Strength　and　Substructure

M．Tamuraa，　H．　S　akasegawab，　Y．　Katob，　A．Kohyamab，

H．Esakaa　and　K．　Shinozukaa

　　　aNational　Defbnse　Acad¢my　of　Japan，　Japan

bInstitute　ofAdvanced　Energy，　Kyoto　Univ．，　Japan

1。頁謹ro伽。宣蓋。頚

　　Many　creep　e璽uations　have　been　developed，　where　steady　state　creep　rate　is　described

as　a　fUnction　of　temperature，　stress　and　microstructural　parameters　such　as　grain　s｛ze，

dislocat沁n　density　and　so　on．　Creep　Phenomena　have　been轡ell　uRderstood　qualitatively

based　on　these　equatl．ons．　HoWever，　the　microstruc加ral　parameters　ge益era1夏y　have　not　yet

been　calculated　using　creep　data．　Some　ofthe　a厩hors　have　developed　a　new　creep　equation

［1，21　wh重ch　can　predict重he　equivale簸t　obstacle　spaclng　fbr　a　mob重Ie　disIocation　usi難g

only　rup加re　time．　Sub－gra｛n　size　and　par毛icle　size　ar¢measured　us癒g　a電ransmissio蕪

electron　microscope　and　the　resuhs　are　compared　wlth重he　predicted　values．

2．竃聯e罫量蹴寵

　　αe¢prupture　tes竈s　have　been　made　at　around　650℃on嘘ra　low　carbo簸steels

contai蜘g　abo厩0．1％of　TaN　and　a　small　amo甑of　W，　sepa縦ely．　H：lgh¢hromium

mar1ensit重。　steel　cG煎ai鍛沁gα04％of　TaC　was　also　tes重ed　as　a　c◎mpariso勲．　A　hαrol豆ed

plate　of　each　steel　was　heat　treated　as　shown　ln　Table　1．

Tab亘e五Chemi6al　composition（％）and　heat重reatment
Steel C Cr W V Ta N Normalizi益9 2nd　heat　treatmen亡
FETA1 α0031 一 馴 一 嚇 0．0019 1200。C 650。C　fbr500h

FETA2 0．0028 胴 鱒 一 α093 0．0130 1200。C 6500C　fbr　500h

FETA4 α0026 一 0，031 輔 騨 0．0018 1200。C 6500C　f～）r　500h

F15CA 0，100 　死
@
7
．
7
1
．

2．1 α18 0．04 0．0043 1200。C 8000C我）r2h

3●　　亙《esミ夏R重s薮盈鍍dl　d頃s£燈丑ss五〇縢

　　Micros重ruc重ures　of　FETA　1，2，4are鋪蝕rite　and　F　15CA　has　te脚ered　martensitic

structure．　Thin丘1ms　were　observed　under　TEM負）r　some珊ptured　specimens　a簸d　sub－graln

sizes　were　measured．　Two　kinds　of　TaN　particles　of　13　and　56　nm　in　avefage　diameter　were

precipitated　in　FETA2．　ln　F15CA　both伽e　TaC　pa賞icles　of　13㎜a益d　massive　M23C6

precipi重at¢s　were　observed．　Metallurgical　cha㈱te娠st｛cs　of　the　experlmental　steels　are

llsted沁Tab162．　Maxlmum　inter－MX　pa貢icle　dis重ance　of　FETA2　is　calculated　ffom　the

average　particle　size　assuming　tha重aU　Ta　fbrms　TaN　Maxlmum　inter－MX　particle　dlstance

of　F15CA　was　calculated　as　fbllows：average　diameter　of　TaC　is　measured　as　13．3　nm

using　the　extracted　rep星ica　and　total　amount　of　Ta　as　tempered　state　are　analyzed
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chemically　and　all　of耽fs　assumed　to　fbrm　TaC．

Fig．1shows重he　results　of　creep　rupture　tests　at　afound　650。G　in　a｛r．　The　data　are　plotted

lzl　a　seml．logarithm霊。　diagram　according　to　the　new　creep　theoτy［1，21．　Llnear　rela重ionshψ

ls　conf量rmed　within　the　test　conditions，　though　the　test　duratioR　is　Iimited　due　to　oxidation

or　n面zatlon．　FETA4　contalns　a　sma11鋤。顧of　W　which　corresponds　the　maxlmu螢

solubility　ih　fヒrri重e　avoiding　precipitation　of　Laves　phase．　R秘pture　strength　of　FETA4　is

only　a　little　higher　tha簸that　of　FETA　1，pure　iron，滋650◎C．　Rupture　s重re投gth　of　mar重e簸sitic

s重eel，　F　I　5CA，　is　much　higher　than　those　of　FETAI　and　FETA4．　R叩加re　streng重h　of　FETA2，

aTaN－co滋alnlng　steel，　is　lightly　lower重han　tha重of　F　15CA．亙｛owever，　si難ce　the　slope　of盆

stress－time重。澱pture　curve　of　FETA2，一∂σ／∂10gω，is　much　s搬a豊ler　th我鮭ha愈of　F　15CA，

i竜｛spossible　tha重rupture　stre四二h　ofFETA2　is　super｛or鉛the！narte簸s癒。　s重ee1，

low　stτess　level．

F15CAata
　　　　　　，

武舞ble　2 A燃ount　ofprecipita重es　and　me重a難urgica夏para韮ne重ers（μrn）

Steel HardneSS

@HV雪◎

Preclpltates

@　（％）

S三一graln

@　Size

　Maxl鵬um
奄獅狽?ｒ－p餓lcle

@l）lst錨ce

　ε顧vale鈍t

@　obsセacle

唐垂≠モ汚_9，　d／籔

F£τA茎 66
一 9．45 一 3．88

窪TA2　　　　1 99 ◎．1％TaN＊ t廟 G．蓄3で ◎．35

窪TA尋 73
一 ND 一 ◎フ9

円5CA 168 0．（｝25％↑aC＋t56％M23C6 3．48 ◎，204 α壌8

＊：calculate（1 ND：鐙。セde亀erm酌ed

　　Equiva1戯obstac玉e　spacing　agai賊
欝bile　diS玉OCatiO簸S，4／ρ，伽be　eS蓑mated

usi蕪g　on夏y　time重。　rup重“re［1，2】．3．88，0．35，

0．79離dO．亙8μm　were　calculated　as癒e
。bstac至e　spac拠g　fb曲e　re琵re簸ce　s重ee翌，　TaN

蹴dW－c◎nta｛簸ing　stee蔓s　and　m離ensi童ic

s重ee1，　respec重ively。、Table　2　shows重hat　4／ρ

fb罫pure貢rG組S　CO卿arable　to重he　sub－gr漁

slze　a磁4ψ’s衡鵡e　MX　hardened　stee至s

are　much　smaller四割an　each　sub－grai簸size

and　co題parab韮e重◎重he　maxi拠聴隻lnter－MX

p麟cle　dis重ances蝕each．　The　vabe　of

ゴψ　fbr　FETA4　is　smalier　tha簸that◎f

P魏re　iro鑓，愈hough　the　sub－grai盈slze　is獄ot

yet　de重ermined，　a蕪d重he　res麟imp豆ies伽t

掛ecreep　resis重arlce　of　FETA4　fs　controlled

by　dislocation斑otion　dragging　of　solute　W

a毛oms．

（・5

G
Σ
）
・
。
の
選
の

10◎

50

0

FETA玉
舎600℃
＋635℃
壱650℃
金665℃

F£TA2

＋635℃
＋650℃
℃一665℃

FETA4
＋6σo℃
一燈一635℃
一寧一650℃

｝665℃
F15CA
幽　　635℃
一・轟一650℃

一・?ー665℃

N

㌧

漉

F重9．隻

rup加re盆nd　s重ress　fb貢he　experimenta互s重eels．

　　1σ2　　100　　102　　正04

　　　　　T㎞e重。脚旗e（h）

Sem員◎gar油mic　p1α◎f電量e電◎

　　The　abOVe　SUggeStS　that　the　pr◎P《）Sed

method　fbr　the　estima重ion　of　the　e磯u重valent

obstacle　spacing　ls　reasonab韮e．

［1］Tamura，　M　Esaka，　H　and　Shinozuka　K．，　ISIJ　Int．，39（1999），　pp．380－387．

［2】Tamura，　M　Esaka，　H：and　Shinozuka　K；Mat．　Trans．　J取41（2000），　pp．272－278．
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　　　　S食re賊g面輔撫T㎞er勲盈：H睡。置量e§童簸認M◎d。璽⑪一1M⑪S重ee且

　　　　　　　　　　　　　S』．Ryu＊，　Y。　S．　Lee＊，　B．0．　Kong＊，　J．　T．　Kim＊

　　　　　＊Material　Developme難t　Research　T6am，　Doosa難B：eavy　Ind．，　Korea

璽．豆齪ro醜C額艦

The　Modi行ed　gCr4　Mo　steel　identi長ed　as　T91，P91　and　F91　in重he　ASME　spec愉cation　has

been　widely　used負）r　the　construc重ion　of　modem　power　plants．　The　available　data　on　the

influence　ofprocess　parameters　duri簸g　manufac毛uring　and　fabricatiop　on　its　properties　are　not

su茄cient　According　to　Allen［1］aHd　Brett［21，　abno㎜al　heat　trea重men重s　causlng　the　low

hardness　below　190　Hv　resulted　in　premature　failures　of　individual　compone簸ts．　There　are

practically　the　the㎜al　cycles　deviating行om　no㎜al重emperatures　l紬e　transition　zones　or

the　whole　component　du頁ng　and　a負er　hot鉛㎜ing，　welding，　straightening　and　local　hea重

重reatment・王n　this　study，　the　influence　of　Yarious　thermal　cycles　on　the　hardness　and　the

creep　rupture　strength　was　analyzed　in　the　base　metal　and　the　weldments　made　i口重ube　and

pipe　ofaMod．9Cr－1Mo　s重ee1．

2．二三eぼ蓋灘Le晦昼騨oced麗e

The　chemical　compositions　o負he　alloy　s重udied　are　given　in　Table　1．　The　dimensions　of　the

重ube　and　the　pipe　were　OD　50。8mm　x　WT　8．7mm　and　OD　425mm　x　WT　62mm，　respectively．

The　as－received　hardness　values　ofthe　tube　and　the　pipe　were　200　to　227　Hv．

Table　1。Chemical　composition　ofMod．9Cr－1Mo　steel　used　fbr　this　study（wt％）．

AUoy C Si Mn Ni Cr Mo V Nb N Ti A玉

Mod．9Cr－1Mo　O．09　0．28　α37　0．05　8．43　0．92　0．19　0，08　0．0490．007　0．014

The　the㎜al　cycles　consisted　ofthe行rst　heating（no㎜alizing）at　8500C重010700C飴r　l　hour

and　the　second　heating（tempeh鷺g）at　5500C重08300C　fbr　l　to　100　hours　fbllowed　by　air

coolin9．　Here，　the　flrst　and　the　second　heating　simulate重he　high宅emperature　exposures

caused　by　hot鉤㎜ing，　no㎜alizing　a負er　ho重魚㎜ing　and　straighte鷺ing　and重he　low

temperature　exposures　such　as　PWHT　and　PFHT　respectively　The　creep重es重specimens

wi重h　6．5mm　diameter　were　cut　off丘om　the　tube　and　the　pipe　wi重h　dif艶reRt　the㎜a玉cycles．

Creep　tests　were　per免㎜ed　at　6000C　and　i簸itial　stresses　of　140　MPa　and　108　MPa　in　ai二

3．Res闘R重S躍｛潅《量藍SC聰SS眞0賂S

3．1The　variation　ofthe　hardness　with　thermal　cycles

Transfbrmatio鼠emperatures（Ac　l　and　Ac3）ofthe　grade　91　steel　are　generally　fb魏nd　between

8200C　and　8500C　fbr　the　Acl　and　between　8800C　and　9400C　fbr　the　Ac3　respec重ive1》～

although　they　are　dependent　on　chemical　compositions　and　heati鍛g　rates．　Fig窪shows重he

e艶ct　of　no㎜alizing　tempera重ure　on重he　as－tempered　hardness．　The　hardness　value　a負er

tempehng　at　7300C　i且creased　with　increasing　normalizing　temperature．　　However，　as

tempehng　temperature　increased　above　7800C，　no㎜alizing　at　temperatures　beyond　the　Ac3

had　nearly　no　e驚ct　oR　the　as－tempered　hardness．　Fig，2　indicates重he　variation　of　hardness

with　tempehng　at　tempera紺e　range　of　550　to　8300C　fbr　the　no㎜alized　specimens　a重重wo

temperatures　of　8500C　just　above　the　Ac3　and　10500C　corresponding　with　no㎜aho㎜a王izing

temperature．　The　lowest　hardness　was　occurred　a重tempering　just　below　the　Ac　1，subsequent

重ono㎜alizing　at　temperatures　just　above　the　Ac1．　Among癒e　thermal　cycles　in　twice

identi丘ed　as　no㎜alizing　and　tempe磁g，　the　low　hardness　was　remarkably　in負uenced　by　the

no㎜alizing　at　temperatures　just　above　the　Acl　of　the　in書er－critical　region　between重he　Ac　l

and　the　Ac3　rather　than　tempering．　The　hardness　in　the　sof毛ened　zone　ofweld　HAZ　lowered

continuously　during　a　number　ofrepair　welding　and　repeated　PWHT　and　achieved　to　be　about

168Hv，　which　was　about　18％10wer　than　that　ofthe　as－received　base　meta1．
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Fig．1　Variation　of　the　hardness　with　nomlalizi鍛g　　Fig．2　Var重ation　of　the　hardness　with　tempering

　　　　　　fbr　l　hour　a重various重emperatures．　　　　　fbr　l　hour　at　various　temperatures．

3。2The　variatioR　ofthe　creep　rupture　stre難gth　with　hardness

Fig．3　shows　the　creep　mpture　strength（CRS）at　600QC　of　a　Mod．9Cr－1Mo　steel　witho㎜al

hard鷺ess　and　abn◎㎜al　low　or　high　hardness．　T91　with　no㎜al　hardness，210Hv，　i且dicated

重he　longest　rupture　lifb，　CRS　of　T91　with　hardness　value正ower　or　h孟gher　thaη簸ormal　value

was　relatively　deteriorated．　Especially；the　CRS　of　the　specimen　with　the　lowest　hardhess，

155Hv，　was　fbund宅。　be　below　the　allowable　stresses　ofT91　base　metal　dete㎜ined　i亘ASME

specification．　The　low　val蘇e　was　a撹ぬbuted重。　the　fblly　recovered　dislocation　s宅ruc加re　and

宅he　weakening　of　precipitation　hardening
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　400
associated　with重he　abno㎜al　thermal　cycles。　The

lowest　CRS　of　the　T91　steel　was　still　superior　to

重hat　ofthe　plain　gCr4Mo　steel，　T9，　without　V　and

Nb　elements．　T91　with　170Hv　lies　at　lower

bound　of　ORNL　data　band　but　above　the　allowable

s£resses　of　ASME　speci負cation．　The　specimen

with　the　highest　hardness，420Hv，　contained飼1y

untempered　martensite　and　indicated　higher　CRS

compared　to　the　specimens　with　low　hardness．

However，　it　is　expected　tha重higher　hardness　values

have　no　bene丘cial　e甑t　on　long－te㎜CRS　due　to

the　microstructural　unstability．

嬉。c◎臨d鵬豊◎麗

1）The　low　hardness　was　occurred　at　the　heating

（重empering）just　below　Ac　l　subsequent　to　heati鍛g
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Fig，3　Comparison　of　the　c「eeP　「uPtu「e

　　　　　strength（CRS）at　6000C　measured

　　　　　at　thlS　WOrk　With　re飴re簸Ce　da亀a．

（normaiizmg）at　tempera傭e　especially　jus重above　Ac　l　of　i窺α一。錘tical　region　bαween癒e

Acl　and　the　Ac3．　The　low　hardness　was　remarkably　in£［ue貧ced　by　abno㎜ahormalizぬg

rather　than　tempering。　　　　「

2）The　low　hardness，155Hv，　showed　low　creep　rupture　strength　below　the　allowable　s匙resses

of　Tgl　base　metal　i且the　ASME　speci負cation．　This　low　value　was　a重重ributed　to重he劔1y

recovered　disloqation　structure　and　the　weakenirlg　of　precipi宅ation　hardening　associated　w曲

the　abno㎜al　the㎜al　cycles．
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［1］A難en，王）．　J．　and　Bre重t，　S．　J．，　Proc．　of玉nt　Con£on　Case　Histories　on　Integrity　and　failures

　　　in　Industry（CH：IH），　Milan，更ta1）～28　Sep．一10c重．1999，　pp。133443。

［21Brett，　S．　J．，　Proc．　of　the　3「d　Conf　on　Advances　in　Matehals艶。㎞ology　fbr　FossH　Power

　　　Pla鷺ts，　U簸i肌ofWales　Swansea，　UK，5亡h　Aphレ6£h　A脚12001，pp．343－351．

［3］Ertuchtigung　eines　modi負zie魏n　9Cr1Mo　Stahles餅des　praktischen　Ei員satz　bis　600繊，

　　　ECSC　Report，　EUR　14575　DE，1993，　pp．54－57．
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　　　　：Embrittlement　in　Copper：Be紐ring　He劉t　Resist訊nt
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Martensitic　steels

　　　　　　　　　　　　Y．Futamura，　T．　Tsuchiyama　and　S．　Ta：kaki

Dept．　ofMaterials　Science　and　Engineering，　Kyushu　University，　Japan

1．Introduction

From　the　viewpoint　of　improving　the　power　generating　efficiency，　higher　creep　strength　is

required　fbr　high　chromi㎜martensitic　steels　which　are　widely　used　as　stmctural　materials　in

power　generating　plants。　The　strength　of　these　martensitic　steels　is　mahlly　derived丘om　high

density　of　dislocation，　thus　it　is　important　to　retard　the　recovery　of　martensite　during　creep

defb㎜ation飴r　prolonging　the　creep－rupture　time．　We　have　aheady　repo益ed　that　the　addition

of　coPPer（Cu）is　effbctive　fbr　retarding　the　recovery　because　of　the　dislocation　pinning　ef飴ct

by　finely　dispersed　Cu　particles［1］．　However，　the　addition　of　Cu　more　than　2％reduces　the

ductility　of　these　steels．　If　the　ductility　is　kept　high　enough　even　at　high　temperature，　the

creep　properties　of　the　Cu　bearing　martensitic　steels　could　be　improved　more．　In　this　study，

creep　defb㎜ation　behavior　and　microstructural　changes　were　investigated　in　Cu　bearing

9％Cr　martensitic　steels　and　then　the　mechanism　of　embrittleness　was　discussed　in　temls　of
　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

the　segregation　and　precipitation　behaviors　of　Cu　at　grain　boundary．

2．Experimental　procedure
9％Cr－1％Cu　and－4％Cu　steels　with　ultra　low　carbon　were　ma血ly　used　in　this　study．

Specimens　were　solution－treated　in　an　Ar　gas　atmosphere　and　then　quenched　into　water．　In

order　to　remove　the　ef飴ct　of　grain　size　on　creep　de鉛㎜ation　behavior，　austenite　grain　size　of

these　steels　were　controlled　to　be　around　80μm　by　vary㎞g　the　solution　treatment　conditions；

1273K－3．6ks　fbr　the　9％Cr－1％Cu　steel　and　1423K－7．2ks　fbr　the　9％Cr－4％Cu　steel．　Creep

tests　were　carried　out㎜der　a　condition　of　873K－140MPa．　Microstructures　were　observed

with　Sca皿ing　Electron　Microscope（SEM）．　Cu　content　segregated　at　grain　boundary　was

measured　by　Auger　Electron　Spectrometry（AES）。

3．Results　and　discussion

Fig．1shows　creep　curves　of　the　9％Cr－Cu　steels　crept　under　the　condition　of　873K－140MPa．

With　increasing　Cu　content，　creep　strength　is　mafkedly　improved　but　the　ductility　is　gradually

decreased．　For　instance，9％Cr－4％Cu　steel　exhibits　a　slight　plastic　defbrmation，　and　the

rupture　elongation　is　only　l　O％．　Fig．2represents　scanning　electron　micrographs　obtained

倉om　the　area　just　nearby　the丘acture　surface　in　the　crept　9％Cr－1％Cu　and－4％Cu　steels．　In

the　9％Cr－1％Cu　steel，　prior　austenite　grains　are　elongated　to　the　tensile　direction　with
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Fig．1Creep　curves㎞9％Cr　steels　with　various　Cu

contents．

　　　　　　　　　　　　　Tensile　axis

Fig．2Scannhlg　electron　micrographs　obtained　f卜om
the　area　nearby　the丘acture　surface㎞9％Cr－1％Cu（a）

and－4％Cu（b）steels．　Specimens　were　crept　at　873K－

140MPa．
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suf丘cient　ductility．　However，　in　the　9％Cr－4％Cu，　equiaxed　prior　austenite　grain　structure　is

retained，　and　intergranular　cracks　are　generated　aIong　the　grain　boundaries　which　are　located

in　the　pe甲endicular　direction　to　the　tensile　axis．　SEM　observations　of　the　9％Cr－4％Cu　steel

crept　fbr　50．4ks（ε＝0．05）revealed　that　the　grain　boundary　has　been　densely　decorated　with

many　precipitated　Cu　particles　as　sho㎜in　Fig．3．　The　particle　size（＞0．2μm）is　much　larger

than　that　within　the　matrix（＜0．05μm）．　It　is　also　fbund　that　several　voids　are　fb㎜ed　a両acent

to　the　large　Cu　particles　precipitated　on　the　grain　boundary．　The　voids　were　seemed　to　be

linked　each　other　and　fb㎜ed　large　ones　on　the　grain　boundary．　The鉤nnation　of　large　voids

sh6uld　lead　to　the　intergranular　cracks，　and　this　causes　a　sudden　brittle　fヒacture　at　the　early

stage　of　creep　de鉛㎜ation　in　high　Cu　steels．

Fig．4represents　Auger　electron　spectnlms　obtained　ffom　the　transgranular　and　intergrallular

廿acture　surfaces　in　the　9％Cr－4％Cu　steel　which　was　annealed　at　1273K　fbr　50．4ks　after　the

prea㎜ealing　at　1523K　fbr　7．2ks†1．　This　result　demonstrates　that　Cu　atoms　have　segregated　at

austenite　grain　boundaries　and　the　content　of　segregated　Cu　reaches　50at％or　more　on　the

solution　treatment．　The　marked　segregation　should　result　in　the　prefbrential　precipitation　and

coarsening　of　Cu　p田ticles　on　the　pdor　austenite　grain　bo㎜daries　during　the　creep

defb㎜ation．　Therefbre，　suppression　of　Cu　segregation　is　one　of　impo丘ant　keys　to　improve

the　ductility　in　high　Cu　steels．
†l

`ustenite　grains　were　intentionally　enlarged　by　this　treatment　to　make　the　grain　boundary

丘acture　easy．　Since　this　heat　treatment　is　dif艶rent　f士om　the　solution　treatment　fbr　creep　test

pieces，　the　cor岐ent　of　segregated　Cu　is　not　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＿＿＿

quite　same　between　the　specimens．　But　the

tendencies　should　be　similar　in　the　segregation

behavior．
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灘難懲禦糠雛藩｛灘

4．Conclusions

（1）Cu　addition　to　martensitic　9％Cr－Cu　steels　improves　their　creep　strength　at　873K　but

markedly　reduces　the　creep－nlpture　elongation．　The　9％Cr－4％Cu　steel　exhibits　brittle

intergranular　j匠acture　along　Prior　austenite　grain　boundaries．

（2）The　intergranular　fヒacture　is　caused　through　the　linkage　of　voids　i㎡tiated　at　large　Cu

particles　on　the　grain　boundaries．

（3）The　precipitation　oflarge　Cu　particles　is　promoted　by　the　marked　grain　boundary　segregation

of　Cu　atoms　which　has　occurred　durhlg　the　solution　treatment　prior　to　the　creep　testing．

Re艶rence
［1］Y．Futamura，　T．　Tsuchiyama　and　S．　Takaki　I　SIJ　Intemational　41（2001），　pp．S106－110．
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Steam　Oxidation　Characteristics　and　Preventive　Maintenance

　　　　　　　　　　　　　　Tbchnology　of　Materials　fbr　B　oilers

　　M．Ishikawa，　Y．　Fukuda

Babcock－Hitachi　K．K．，　Japan

丑。　亘】殖trod【腿ct豊0髄

In　power　ge難eradon　boiler，　steam　oxidation　of　hea毛excha塗ger　tubes　a鍛d　pipes　could　be　a

matter　of　co難cern。　Thick　oxide　scale疲）rmed　inside　the　tubes　of　high　temperature　zo無e　can

increase　the　tube　temperatures　a無d　unexpeαedly　shorten　the　tube　hves。　Resulta難t　exfbIiation

of　scales　ca難cause　tube　fai玉ures　in　particular　portions　such　as　U－beads　and　erosion　of　turbi篠e

blades　in　the　dow簸stream　slde．　These　problems　could　become　more　serious勧USC　boile凱

Therefbre，　we　established　a無estimation　method　of　scale　growth　rate　of　tubぬg　materials　and

creep　damage　evaluation　co難sidering　scale　growth　and　also　studied　sca藍e　exfbliatio熱

mechanism，
2．　GrOW重蝕且「aし窪e　aLR蟹阻CO簸tro員㎜e亘：員夏od　of　S重e認鵬OX嚢｛至alt貢0賊sca愚es

Ris　generally　assumed　that　the　steam　oxidatio無can

be　approximated　to　a　parabo薮。　rate　law　as　fbllows；

　　　　　　　　　」w2＝初t　（1）

Where」Wis　the　scale　thick難ess　or　weight　gain，初

the　rate　constant　and　the　oxidatio巨time．　Fig．1　is

Steam　OxidatiOn　teSt　reSultS　fbr　SeVeral　auSteni毛ic

steels．　Bxfbliation　of　the　scale　is　generated　at

i殖erface　between　inner　and　outer　scale　when　the

i難ner　scale　becomes　over　50μm。　The　shot　bユasting　is

very　eff6ctive　in　order　to　supPress　steam　oxidation　of

18－8type　stainless　stee玉s　under　700℃．

On　the　other　ha簸d，　Cr　and　Si　con£ents　in　the　alloy

in且uence、ゆof　2～12αfbrritic　steels　as　fbllows［11．

　　＠＝A・exp｛一E／（2．3RT）｝　　（2）

　　E＝332．2－17．43［Cr］一68．95［Si］　（3）

　　log　A＝15．9－L11［Crト4．49［Si］　（4）

Where，　E　is　the　apParent　activation　energy，　A　the

倉eque鍛cy　factor，　R　the　gas　constant，　T　the　absolute

temperature，［Cr】and［Sil　are　the　conce塁trations　of　the

corfespo難di簸g　elements　in　mass．％．　Fig．21s　the　plots　of

log　Kp　calcu王ated　fbr　Eq．（3），（4）　and　（5）versus

observed　Io9・ゆi難the　laboratory　tests．　The　calculated

and　　observed　　corrosion　　rate　constants　reveal　an

apProximate　1：1relationship．

3。　聾巳x簸》嚢養a唯叢。顯鵬ec蝕a日窪量s㎜of　s重e盆㎜ox嚢翻at蕨。】窺sc繍嚢e

The　scale　exfbliation　is　generated　by毛he　excessive
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　　　andobservedκρ

strai盒over　the　adhesion　of　the　scale．　For　example，　Fig．3shows£he　ex衆）1ia£ion　s£rain　of

2．25Cr　1Mo　tube　sampled　fピom　actual　planしThe　exfbliatio簸strai蕪decreases　wi毛h　i簸crease　of

scale出ick簸ess　a難d毛he　minimum　value　is　about　O．2％．　Fig．4　is　relatioaship　between　calcula毛ed

strai簸in毛he　plant　outage　a簸d　scale　growth　tempera紺re。　The　main　reaso薮of　sca玉e　exfbliation

in　auste益itic　steels　should　be　excessive　compressive　stra鎗in　in簸er　scale．0鍛the　other　hand，

the　tensio蕪strai難is　generated　in毛he艶rritic　s毛eel　a陰d　the　va韮ue　is　smaller毛han　the　austenitic
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stee至s．　Therefbre，　it　can　be　said　that　the色rritic　steel　is　better　in　the　scale　pee至ability　tha簸

austenitic　s重eel．　However，　the　scale　exfbliation　may　be　enhanced　over　550℃，　since　O，1～0．2％

毛e琵sile　stra童n　which　is　similar　to　finite　stra魚負）r　scale　exfblia毛ion　is　generated，
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Creep　darnage　evaluatio盆co蕪sidering　the　metai　temperature　i鍛creas癒g　caused　by　the　heat

transfbr　inhibition　of　scale　and　decrease　in　wall　thickr｝ess　is　required　because　the　thick　scale　is

fbrmed　in　the　inside　and　outside　of毛he　tubes　in　hlgh　steam　temperature　zone，　Fig．5　shows

now　diagram　of　creep　damage　evaluatio難and　Fig．6　shows　the　exampIe　of　creep　damage

evaluation　results　based　on毛he　method　shown　in　Fig．5．　With　Fig6，　it　is　proven　that　creep

damage　i塁creases　rapidly　by　the　stress　increment　by　rise　of　the　metahemperature　and

decrease　i鍛wall　thickness．
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Automated　Image：Processing紐nd　Ana］y曲of　Frac加re　Sur岱ace

Pa伽ms　Formed　du血g　Creep　Crack　Gro柵h　in　Austeni“c

　　　　　Heat－Resisting　Steels　with　D榔erent　Microstructures

　　　　　　　M．Tan包ka＊，　R．　Kato＊，　Y　Kimura＊＊and　A．　Kayama＊＊＊

　　　＊D二野mer蛇ofMechanical　Engineering，　Aldta　Uhiversi卑J斑〕an

　　＊＊NipPon　Systemware　Company　Ltd．，＊＊＊Furukawa　Company　Ltd．

1．lntm岨uction

Gm並一bo曲工面ac嘘is血e　domh血飴。血e　mech血sm㎞co㎜ercial　he証一resis伽alloys翫
hgh　temperatures．　There　are　genelally　no　charac㎏ristic　pattems　on　g㎞一boundaτy丘ac伽ie　sur伍ces

of　high－temperature　components，　such　as　stria口on　in　f諭tigue　and　river　pattem　in　brittle丘acture，

which　give　i㎡b㎜ation　about丘acture　odgin　or　grow血d辻ecdon　of血e　main　cmck，　Grain－bomdaly

丘acture　surEaces　have　a　self二simUari以and　the　mo叩hological飴ature　was　est㎞ated　by　the　flactal

d辻nension　on　the　rしqptured　spechnens　of　heat－resislmt　alloys　［1］．　The丘actal　d㎞ension　of　the

丘acture　sur魚ce　pattems（the丘actal　dimension　of　the　gra㎞一boundaτy丘acture　su血e　profHes，　Dδ

can　be　correlated　with　the　grah1－bounda【y　microstructures（the　fヒadal　d㎞ension　of　the

grain－bo㎜d叙y　sur飴ce　pro五les，　D頭）Imd　the　creep－r噂ure　prope貢ies［1］．（hain－boundaly丘acture

pa航em　may　also　change　du血g　crack　growth　in　materials　during　creep　at　high　temperatures．　It　is

des肱ble鉛r　q㎜ti励ve　est㎞a廿on　of㎡cros㎞c嘘s㎝d飴。㎞s曲ces　by　a　co即uter　to

process㎞ages　automaticall）～since　d幽rence　in　mallual　image　pr㏄essing　may　af〔珍ct　the　result　of

丘actal　analysis［2］．　In　this　study；acomputer　prog㎜was　developed丘）r　automated　image

pr㏄esshlg．　The丘actal　dimension　ofthe　grahl－boundaly　fセacture　surface　profUes　was　then　estimated

us辻kg　a　so仕ware　on　the　processed㎞ages　ofthe丘acture　pa紡erns血the　austen虻ic　heat【resisthlg　steels

with　d瀧rent　grain－boundary　micros血ctures．　Micorstructural免atures　af飴cting　止e

two－dimensional丘acture　pattems　du面g　c餓ck　growth　pr㏄ess　were　also　e客pe血lent副ly（輩scussed．

2．Expe顧menta夏pmcedure　and　image　pmcessing
Creep　crack　growth　experiments　were　ca㎡ed　out　using　the　surfhce－notched　spec㎞ens　of　the

21Cr・4Ni－9Mh　steels　with　serrated　g面n　boundaries㊤gb＝1．233）and　those　with　straight　gmhl

bounda直es（D塵＝1．094）（grain　diameter＝9．9×10－5　m）at　973　K［3］．　Details　of　the　heat　trea㎞ents

were　described　in　the　refbrence［3］．　The　crack　dgpth，　which　includes　the　notch，　was　est㎞ated丘om

the　measurement　of　surface　crack　length［4］．

The丘actal　d㎞ension　of　the　g臓㎞一boun（助　　　獄

丘acture　surface　profilesσ）δwas　estimated　at

the　cent旧l　part　of　the　f臨ture　surface　profHe

（曲out　1．7㎜）at血e　dis伽ce（x）of　O．3，0．7　’．．　　．．．．　・・

㎝d1．4㎜丘om血e　notch　root　on血e
ruptured　spec㎞ens．　A　computer　p㏄）gram

（Visual　Basic）was　develqped最）r　automated　藏

㎞lage　processh19．　In　the　prograln，　a　red　l㎞e

with　one　pixel　width　is　drawn　on㎞ages

（bitmap　file）fbr　fヒactal　analysis　m　the

fb皿owhlg　pr㏄ess：

（1）The　threshold　value　is　automaticany

obtained　by　the　mode　method　fbom　the

brightness　histogram　of　origh】al㎞ages（Fig

la），　and　the　b㎞ar伽tion　ofthe㎞ages　is廿len

　300μm

Fig．1Example　of　automated　image　pro㏄ssing（s画g㎞

ε蜘bom伽es，σg－1φ7柵細．3㎜）．

　　　　a．origk【al㎞age　　　b．　processed㎞age

　　　　　　　　　　　　　　（σ9：gmSS　S㏄廿on　s廿eSS）
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Fig．3Change血量エe負泓）副d㎞｛鵬ion（D∂wi塩the

d給tan㏄丘om重he且otch　root（X）．

made　according　to貸1e　threshold　value．

（2）Abina叢y　image　pr㏄esshlg　is　e即ployed㌻o

eliminate”iso蔓a亡ed　points”沁both　white　and

black　regions．　A　re引血e　with　one　pbくei　width

iS出en　dmWn　be餅een血eSe細O　regiOnS　tO

comect　one　ptxel　w並h　one　of　ei幽
ReighbOU面g　pixe1S．

（3）F辻Lal　b血ε町㎞age　process辻Lg呈s　cε㎞ed　o厩

to　e1㎞ate騨islands脚　and　the　red　lぬe量s血e陰
　　　　　　　　　　　　　ラ
converted　hl　order　to　co皿ect　one　pixel　wi魚

one　of　fbur　neares重neighbourh｝9　Pixels（a　red

至血eis　actually（kawn　in　Fig。　lb）．

3。Res訓蒙総我雌d〔丑養SC軽夏SS藍0昼亘

Figure　2　shows　the　increment　of　crack　dep血

durlng　creep　at　973　K．　The　crack　grow重h

pe面d　is　longer血癒e　spec㎞ens　wlth　se醸ed

即㎞boun（i㎞es（Dgb篇1．233）than　in血ose

with　st【aight　gra血boun（1麟es（Dgb＝1．094），

and　is　longer㎜der　the　lower　gross　section

s往esses．　Gra㎞一bound鍵y　cracks　i㎡tiated　at　the

登otch　root　of　the　spec㎞ens．　The丘ac餓l

d㎞ension　　of　the　　grah窪目bound町　　fぬcture

S漁Ce　prO行1eS（D∂WaS　eStimated　in血e　SCale

leng血膿nge　l㎎er出an　one　grain－bound町
leng£h（abo厩6×10－5　m）．　The　value　of　Df

deCreおeS　wi項血CreaS沁9血e　diS伽Ce魚rm魚e

notch　root，　nameb～w量th　crack　growth．　The　value　of　Df　is　larger　in　the　spec㎞ens　with　seyra毛ed　grain

bo㎜daries（pgb＝1．233）than　h　those　with　straigh重霧aln　bo㎜da践es（pgb羅1．094），　and　is　larger血the

呂pecimens　cr♀phmder重he　lower　gross　section　stresses（σg）．　These　results　were　correlated　with定he

number　of　gra㎞一bo㎜（恥　microcracks　l憾ed　重。　魚e　fヒacture　su㎡ace．　Tbe　microcracks　also

decreased　wi魚hlcreaslng　the　dis伽ce　fヒom　the　no重ch　root　and　with呈ncreash｝g　gross　sec重沁n　stress，

s血ce　the　klcrease　of　net　section　stress郵esuked垣the　decrease辻L血e　t㎞e　requ辻ed　fbr　klitiation　and

匪。軸of　the　microcrac㎏血血e血ensely　cree脚g　region曲ead　of血e　ma㎞c鍛ck．　The　n㎜ber　of

the　microc鍛cks　was　laτger　in　the　spec㎞ens　wi重h　serrated　gra量n　bounda雌es（Dgb瓢1．233）in　whichをhe

crack　growth　perl◎d　was　longer　and重he　cfeep　ductili尊was　larger　compared　wi血the　spec㎞ens　with

s登ai急h縛ain　bo㎜d韻es（Dgb躍1．094）［5］．　Thus，　automated　pfocessing　and㎝alysis　o蝕e｛ぬcture

su㎡ace　pa往ems　may　give　an　impor伽t　infb㎜ation　about重he　fヒac撫e　initiation　site　and　the　crack

growlh　d嚢ection　by　tracjng　the　fセac£ure　su菰ace倉om　simp玉er　1no荘）hology重。　more　complicated　one．

Two。d㎞ensional倉acture　sur魚ce　analysis　can　reveal　the　u簸derly辻匡g　microst田ctしぜes沁丘登ctu置ed

components，　which　are　d駈cuh　to　be　detected　by重㎞ee－dimensio難al　fヒacture　su血ce　analysis．
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Extended　Abstrac宅

　　　　　　It　has　been　well　understood　that　grain　boundary　cavi毛ation　is　the　most　serious　damage

mecha且is搬of　austenitic　stainless　steels　under　creep－fatigue　interaction　conditio鍛s［1］。　The

carbides　at　the　grain　boundaries　provide　prefbrential　sites　fbr　cavity　nucleatio貧owing　to　stress

concentration　during　the　fatigue　cyc互e［1］．　HeRce，　these　carbide　characteristics，　such　as

distribution，　density　and　morphology，　etc．，　should　be　considered　as　the　important　factors　to

characterize　creep－fatigue　prope】沈y．

　　　　　　　Recently，　the　present　a厩hors［21　fbund　that　graill　boundary　serration　in　AISI　316

stai鷺1ess　steel　occurs　il簾an　early　stage　of　the　aging　treatrnent　prior　to　the　M23C6　carbides

precipitation．　Moreover，　it　is　investigated　that　the　grain　boundary　serration　strongly　a挽cts　to

reduce　the　density　of　carbide　and　the　inter魚cial　energy　between　carbide　and　matrix．　This　may

mea鷺s　that　the　modif玉ed　grain　boundary　carbides　give　beneficial　effbct　fbr　the　cavitation

resistance　ofaustenitic　stainless　steel　during　creep－fatigue　conditions．

　　　　　　　It　has　been　reported　that，　during　aging　treatment，　no　graill　bo賢ndary　serration　occurs

in　304　stainless　steel　so　that　acute　triangular　type　carbides　fbrmed　on　the　straight　grain

boundaries　are　predominan重［3董．

　　　　　　　In　this　study，　the　rnodified　hea毛treatme煎is　applied℃o　an　A至SI　304　stai簸less　steel　to

obtain　the　serrated　grain　boundary。　From　this　investigation，　the　modification　of　carbide

characteristics　through　the　grain　boundε起ry　serration　has　also　been　proven重。　improve　the

creep－fatigue　resista鴛ce　of　304　stainless　steeL

　　　　　　　In　order　to　serrate　the　grain　boundary　in　austenitic　stainless　steel，　the　modified　heat

treatment　process　is　designed．　Table　l　shows　the　heat　treatme瓶conditions　at　each　case．

Figure　l　shows　the　change　in重he　grain　boundary　configuration　and　carbide　morphology　with

重he　hate　treatment．　As　shown　in　Figure　1，the　co鍛ventionally　heat　treated　steel　has　triangular

carbides　on　the　straigh重grain　boundary．　On　the　other　hand，　the　modified　heat　treated　steel　has
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planar　carbides　on　the　serrated　grain　boundary．

Table　l　Change　in　carbide　morphology　with　heat　treatment　procedures．

Collventional　heat　treatment

Modified　heat　treatment

1323K／1h／wQ＋1033／50h／wQ

1323K／1h→Fc→1033／50h／wQ

　　　（a）Conventionally　heat－treated　steel　　　　　b）Modified　heat－treated　steel

Figure　1：M23C6　carbides　on　the　grain　boundary　after　fhll　aging　heat　treatment　at　each　case．

　　　　　　Using　these　two　kinds　of　specimens，　creep－fatigue　tests　were　conducted　at　873K．

Figure　2　shows　a　comparison　of　low　cycle　fatigue　resistance　of　both　steels　at　873K．　Under

creep－fatigue　conditions，　the　lifb　of　the　modified　heat　treated　steel　is　almost　twice　as　long　as

that　of　the　conventionally　heat　treated　steeL
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1000

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Critical　NumberofCycles

　　　　　　　Fig．2：Comparison　of　low　cycle　fatigue　lifb　of　the　two　steels　at　873K

　　　　　　Hence，　using　lifb　prediction　model［4］，　the　values　of　the　cavity　nucleation　factor，　P’，

are　evaluated　to　be　4．7×1012m－2in　the　conventionally　heat　treated　steel　and　2．9×1012　mP2　ill　the

modified　heat　treated　steel．　These　results　are　glosely　related　with　the　diffbrence　in　creep一

三tigue　lives．　This　result　also　implies　that　the　carbide　modification　through　the　grain　boundary

serration，　which　can　be　quantified　as　P’values，　leads　improvement　ofthe　cavitation　resistance

fbr　the　enhancement　of　creep－f亘tigue　lifb．
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Dynamic　strain　ageing（DSA）results　ffom　the　i凱eractio難be重wee簸solute　atoms　and　mobile

dislocations　durirlg　plastic　defbrmation　a重i簸te㎜edi厩e　s重rai鍛ra重es　and　is　of　great　practicaI

importance　in　austenitic　stainless　steels田．　The　range　of　tempe麟ures　in　which　DSA　has

bee簸repor£ed　to　occur　l盆aus£e藏lc　s重ai簸less　steels　coincides　with　the　operati薮g　co難di重lo簸s

fbr　stain重ess　steel　co搬po難e蟹s童益fast　breeder　reactors．　The　upPer　region　of毛h量s毛e搬茎）er厩ure

range　overlaps　the　ra難ge　of　te搬peratures　in　which　creep　dominates　and　is　of　technologicaI

雛erest　The　present　work　on　the　in恥e蕪ce　of　strain　rate　and　temperature　on　DSA　and　its

effbcts　o！1　e王evated　temperature　tensile　properties　is　a　part　of　the　de重a圭至ed　i益vestigation　on

αow　a簸d倉act這re　behaviour　of　nitrogen　alloyed　low　carbon　type　316LN　s捻i韮less　steel．　Type

316LN　S　S　has　been　chosen　fbr　the　high　temperature　stmctural　components　of　the　proposed

proto£ype　fast　breeder　reactor　at　Kalpakkam．　Serr滋ed　flow，　an　important　manifbs重a重ion　of

DSA，　observed　i鍛thls　inves重i彦a£lo鍛is　prese擁ed　and£he　cause　fbr　the　occurrence　ofDSA　has

been　identified．αher　than　ser甑ed　f茎ow，ξhe　prese鍛t　paper　deals　with　various　aspects　of

DSA　such　as　peaks／plateaus　in　How　stress　and　work　hardening　rate，　negative　strain　rate

sensitivity　on　streng塩values，　d糠ctility　minima　and　f｝acture　behaviour．

2．遍xpe翻le漁艮⑪漁亘昼s

Type　316LN　austenitic　stainless　steel　of　chemical　composl£lo益（wt．％）Fe－0．021G1．74M臣

0．0023P－0．002S－17C卜12：Ni－2．4Mo－0．078：N，　used　i藍this　investigation　was　solution

annealed　at　B　73　K　fbr　30　min．　fbllowed　by　quenching　i簸water。　The　average　gr哉in　size

measured　by　l魚ear　intercept　method　was　85緋m．　Te簸sl韮e重es£s　were　conducted　on　solu重lo登

annealed　specl搬e鍛s　l鍛an　Instron　mode11195　a賃e搬pera綴res　ranging　f｝om　300　to　1123　K

employing　nominal　s重rain　ra重es　i償he　ra益ge　3×10　5－3×10－3　s一1．Use　of　suitable　chart　speed

gave　a　sta孟n　resolution　of　7．5×10｝4　and　zero　load　supPression　provided　a　stress　resolutio無。ぞ

0．80MPa、

3。　　護《、es代田重s蓬遭耳Rdl　CO耳亘C亙腿S亘OH亘S

The　alby　exhibited　serrate（巧erky　flow　during　tensile　defbrma£ion　at　intermediate

te盤pera穏res，　whereas　at　room　and　high　temper厩ures　load－e重。藍ga£io盆curves　were　s拠ooth．

Detailed　a簸alys量s　on　the　type　and　nature　of　serratio盤s，癒e　cr呈t圭cal　strain　fbr　the◎nse£of

serrations　and重he　eval縁a£io獄of　appare鑑ac宅iva£量。鍛e難ergy　suggested　that　type　316LN

stainless　steel　exh量b髭s　two　temperature　regimes　of　serrated　flow　i．e。，　a　low　temperature

regime（523－598　K）and　a　high　temperature　regime（673一玉023　K），　separated　by　a　retardation

bay．　In　the　retarda重lo難bay，　serrations　were　either　abse磁or　only　r難ild　lrregularities　could　be

noted．　In　the　low重e搬pera勧re　regime　type　A　sefra重沁簸s　were　observed，　while　in　the　hlgh

temperature　regime　type　A　in　the　beginning，　mixed　type　A＋B／B　at　intermediate　temperatures

and　mixed　A＋C／C　at　high　temperatures　were　observed．　Both　lower　and　upper　e難d
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temper我tures　fbr　the　occurrence　of　di£飴rent重ypes　of　serr竃tions　decreased　with　decr㈱se　l獄

applied　strain　rate．　Evaluation　of　apparent　activation　energy　of　l　I　5　k∫morl　in宅he　low

temperature　regime　is　ascribed　to　the　vacancy－carbon　pair．　jBased　on重he　value　of　2重O　k3r

撮orl　obtained　in　high　temperature　regime，　chromium　diffUsion　has　been　sugges重ed　as宅he

cause　of　serrations　in　this　regime．　Systematic　increase　in　the　mag鍛i重ude　of　stress　drop　w童癒

i簸cfeasing　strain　and　temperature　and　with　decreasing　strain　ra重e　observed　fbr寛ype　A

serradons　is　ascribed　to　the　increased　strength　of　locking　due　to　i！｝crease　in　so至擁宅e

co盤centration　in　the　atmosphere．　The　occurrence　of　type　A＋C／C　serrations　was　always

哉ssoc長厩ed　with　decreased　magni加de　of　stress　drop　as　weU　as　decrease量簸s謡難重o

disappearance　of　serrations　with　increasing　temperature．　The　cessation　of　type　C　serr厩io聡

at　high　tempera鶴res　has　bee難at重ributed　to　precipitation　reaction．

The　variation　of簸omaalised　flow　stress　with　temperature　at　various　strain　Ievels　exhibi重ed　a

gradual　decrease　up重0523　K．　The　fiow　stress　exhibited　a　plateau　in　ra簸ge　573一璽023　K

fbUowed　by　a　marginal　decrease　a重1123　K　a亀毛rue　plastic　strain　levels　of　O。2　and　2％，．尉ow

stress　peaks　were　discernible　with　increasi鍛g　s総｛n　levels　of　5，10　and　20％a重intermedia£e

temperatures｛b簸owed　by　a　rapid　decrease　in宅he　flow　s重ress　va短e　a重high毛e搬peratures．　The

upPer　end　temperatures　fbr　the　occurrence　of　platea饗s／peaks　l難flow　s毛ress　decreased　w楠

increasing　true　p重ast量。　s亡raln　levels．　At　aU　strain　rates，£he　varla亡lo盤1薮ultim＆重e£e鍛slle

s重re鍛gth（UT　S）with　tempera加re　exhibited　a　three　stage　behav童our　i．e．，　a　gradual　decrease

丘om　300　to　523K　fbllowed　by　peak　at　intermediate　temperatures　a簸d　a　rapld　decrease　a宅

簸lgh　temperatures．　Negative　s重raln　ra重e　sensitivity　on　strength　vaiues　has　bee鍛observed　at

inter澱edia玄e重e撮pera重ures．　The　varia蓑。簸i難average　work　hardening　rate　has　also　shown

peak：a穏撹ermedia重e　temperatures．　Both　the　strength　values　a簸d　work　hardening　rates

decre3sed　rap呈dly　w量癒decreasing　straill　rate　and　incr㈱s短9重e斑pera重穏res勧dicati簸g　dynamic

recovery　at　high　te盤peratures．　The　duc色iIity　values　also　exh嚢）i‡ed　a　rapid　decrease倉。鍍｝300

£0523KfbUowed　by　mini！na　at　intermediate　temperatures　a簸d　a　rapid　increase　at　high

temperatures．　In　the　ductility芸ni簸ima　te搬pera鶴re　ra穀ge，　the　alloy　exhibited　typical　shear

丘acture，　while　at　aU　other　tempera加res魚llure　was　characterised　by　dimples．　The

peaks／plateaus　in　stress　values　and　work　hardeni捻g　rate，簸ega伽e　s重rain　rate　se簸si重lv量重y，

duct護i重y　欝ini搬a　and　shear　倉acture　at　intermediate　ternpera重ures　o1）served　量n　the　present

隻難vestigation　represent　anomalous　behav圭。魏r　a盤d　are　considered　to　be　the　other　important

manifbsta宅ions　of　DSA．　This　anomalous　behaviour　is　at重rlbuted　to　the　increased　rate　of

dislocation　multiplication，　higher　dislocation　density　and　reduced　recovery　arising　due　to

亙）SA．

聡㊧艶置目。¢

田Rodriguez，　P，　Serrated　plastic租ow．　Bull．　Mater．　Sci．6（1984），　No。4，　pp．655－663．
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CR：EE：P　STRENGTHEN璽NG⑪：F　TYP：E　3丑6　STA盈N】LESS　STEE：L
　　　　　　　　　　　　　　　　　　WE：LD　META：L隣：N置TR⑪GEN

M．D．　Mathew，　K．　Bhanu　S　ankara　Rao　and　S．L．　Mannan

　　　Indira　Gandhi　Centre　fbr　A重om．ic　Research，　India

1．夏齪rod秘C詫甚膿

High　temperature　s重ructural　components　of　lndia’s　Prototype　Fa．st　Breeder　Reactor（PFBR）．

will　be　made　of　type　316　stainless　stee1（SS）containing　O．024－0．03　wt％carbon　and　O．06－

O．08wt％nitrogen．　Low　carbon　grade　316　SS　has　been　chosen　to　avoid　sensitisation　of　the

heat－af琵cted　zone　during　welding．　Nitrogen　is　speci行ed　as　an　allo》4Rg　element　to　compe鼓sate

fbr　the　decrease　in　strength　due　to　lowering　the　carbon　content．　For　the　welding　electrode，

carbon　and　nitrogen　have　ben　specified　in　the　range　O．045－0．055　wt％and　O．06－0．10wt％

respectively．　These　specifications　were　made　with　the　intention　to　impart　adequate　creep

strength　a貧d　to　retard　trans釦㎜ation　of　delta一二πite　into　brittle　i旦te㎜etallic　phases　at

elevated　temperatures　in　the　weld　meta1．　Although　the　influence　of貧itroge且on　the　mechanical

properties　of　wrought　austenitic　stairし1ess　steels　has　been　studied　fairly　extensively［1］，　very

little　i蜘㎜ation　is段vailable　on　the　creep　behaviour　ohitrogen－bea貢ng　austenitic　stainless

steel　welds．　This　study　has　been，　carried　out　to　understaRd　the　long－term　creep　behaviour　of

nitrogen－alloyed　316　SS　weld　metal（designated　as　316（N）SS），　and　the　resuks　are　compared

with　the　creep　properties　of　316　SS　weld　metal　having　similar　carbon　content　but　devoid　of

nltrogen．

2．Ex憂｝er且亙賊e四重鍾

Weld　pads　were　prepared　by　welding　20　mm　thick　plates　using　4　mm　diameter　basic　coated

electrodes．　A11－weld　creep　specimens　were　taken　parallel　to　the　welding　direc重io鍛。　Table　l

gives　the　chemical　composition　of　316　SS　a且d　316（N）SS　weld　metals．　The　amo㎜t　of　delta一

極rrite　in　316　SS　and　316（N）SS　weld　metals　were　4．5　and　4．2　fb㎡te亘umbers（FN）

respectively．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Table　l

　　　　　　　　Chemical　compositions（in　wt．％）of316SS　a旦d　316（N）SS　weld　metals．

Element C Ni Cr Mo Mn Si S P Cu B N
316SS ．06 11．9 18．8 2．06 1．42 ．58 ．01 。01 ．05 ．0005 聰

316（N）SS ．052 11．5 18．6 2．2 1．74 ．64 ．007 ．022 ．04 ．0009 ．067

3．Res題髭s我亘盈d［亙）量sc冠注ss藍。藍盈

Constant　load　creep　rupture　tests　were　carried　o厩a愈823，873　and　923：K　at　vahous　stress

levels　in　the　range　100－300　MPa．　The　maximum　rupture　lif¢in　this　investigation　was　20，000

hours．　Allo）4ng　with　nitrogen　decreased　the　steady　state　creep　rate　by　one　to　two　orders　of

magnitude　depending　upon　the　temperature　and　stress　leveL　Figure　l　a　shows　a　comparison　of

steady　state　creep　ra宅es　ofnitrogen－f｝ee　and葺itrogen－bearing　weld　metals　at　823　K．　At　all　the

three　temperatures，　a　power　law　relationship　was　obeyed　between　s重eady　state　creep　ra亀e　and

stressセy　both　the　weld　me重als．　The　s之ress　exponent（n）in　the　power－law　relationship　varied　in

the　range　of　10to　20．　These　values　of　n　suggest　that　dislocation　creep　is　the　rate　contro11量ng
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mechanism　ofcreep　de釦㎜ation　in　316　and　316（N）weld　metals．　The　inβuence　ofnitrogen　on

creep　r窺pture　strength　at　873　K　is　shown　in　Fig．1b。　Rupture　strength　of　316（N）was

subs重antially　higher　than　that　of316SS　at　a11　the　test　conditions．　Typically，　rupture　s重re簸gth　at

1000hours　increased　by　about　30％in　the　tempera傭e　range　823　to　923　K．　In　the　case　of　the

base　meta1，　it　was　observed　tha定rupture　strength　increased　by　abo滋28％under　the　same　tes毛

conditiOI｝s［2］．
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Figure　1．Comparison　ofcreep　prope貫ies　of316and　316（N）SS　weld　metals．

　　　　（a）steady　state　creep　rate，（b）rupture　lifb　and（c）rupture　ductility。

10000

Rup臓re　ductili重y　generally　decreased　with　increase　in　rupture　lifb．316（N）SS　showed　lower

rupture　ductili重y　as　compared　to　316　SS　at　all　the　test　conditions　as　shown　typically　in　Fig．1c．

Nitrogen　lowered　rupture　ductility　in　the　base　metal　also［2］．

　　　　　　Ni重rogen　is㎞own　to　be　an　ef飴ctive　solid　sol厩ion　stre且gthening　element　in　wrought

aus重enitic　stainless　steels　f士om　cryogenic　to　high　temperatures　without　concomita撹10ss㎡ 盾

toug㎞ess。　Creep　and　low　cycle魚tigue　prope並ies　are　improved　by　allo）dng　wi．thitrogen

ge且erally　upto　O．5　wt％．　Several　mechanisms　have　been　suggested　fbr　the　increase　i難strength

due　to　nitrogeH，1ike　sohd　solution　harden童ng，　decrease　in　stacking　fau1重energy，　fbrmation　of

interstitial－substitutional　　solute　　complexes，　　order　　s重rengtheniRg　　and　　precipitat沁n

strengthening［1］．　Nitrogen　delays　the　onset　of　carbide　precipitation　to　longer　ageing重imes．

Presence　ohitrogen　is　also㎞own　to　delay　the　rate　of　coarseni且g　and　coalescence　of

carbides．　The　presence　of　nitrogen　in　the　carbides　decreases　the　mismatch　between宅he

precipitate　and　the　austenite　matrix　thereby　reduci蕪g　the　interfacial　energy　a且d　i曲ibiting

precipitate　coarsening．　Besides，　nitrogen　reduces　the　di」臨sivity　of　carbon　and　chromium

atoms．　The　comparative　decrease　in　steady　sta重e　creep　rate　a且d　increase　in　rupture　lifb　of

316（N）SS　weld　metal　is　attributed　to　the　combined　influence　of重he　above　mentioned　factors．

曝。c艦。睡s沁盤

AUoyi且g　316　SS　welding　electrode　with　nitrogen）delded　sig鐘ifica煎improvements　in　the

creep　properties　of　the　weld　meta1．　Steady　state　creep　rate　decreased　upto　two　orders　of

magni斑de，　Ruμure　strength　increased　by　about　30％．　However，　rupture　duc毛ility　decreased

on　allo）dng　wi走h　nitrogen．

Re艶r鐙ces

［1］．High　Nitrogen　Steels，　Valentine　G　Gavri恥k　and　Hans　Bems（eds．），1999，　Springer－

Verlag，　New　York．

［2］．MDMathew，　G．Sasikala，　KBhanu　S　ankara　R．ao　and　S．LMannan，福αオθ磁Z55c∫εηcεoη4

翫g加θθ勘g，A148（1991）253．
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Integrated　Microstructure　Control　fbr　Ultra　Fine　Grained　Steel　by

　　Advanced　Processing　ofMelting，　Solidification，　Solid　Phase

　　　　　　　　　　　　　　　　　Trans飴㎜ation　and　Defb㎜ation

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Tb　shihiko　Emi

School　ofMaterials　S　cience＆Engineering，　Seoul　National　University

　　Seoul　151－744，　Korea　Fax：＋82－2－884－1413emi35　0n．snu．ac．kr

Controlling　microstnlcture　ofstructural　steel　fbr　ultra－fine　grain　size　requires　fine　control　of

chemistry　and　advanced　versions　of　the㎜o－mechanical　controlled　processing（with　the

application　of　Iarge　strain）．　Precautions　are，　however，　necessary　fbr　the　melt　preparation　and

solidification　without　which　the　grain　size　control　may　not　display　its　fUll　capability　to　improve

the　mechanical　properties　ofthe　steel　materials．

The　precautions　include　the　minimization　and／or　optimization　of　non－metallic　inclusions　and

impurity　elements　in　the　melt　and　during　solidification，　and　the　minimization　ofthe　segregation

ofimpurity　elements　during　solidification，　Precise　control　is　also　required　ofthe　concentration

of　elements　that飴㎜precipitates　d曲g　solidiHcation，　cooling，　reheating　and　solid　phase．

trans飴㎜ations．

State－of＝the－art　measures　taken　to　achieve　the　above　precautions　are　discussed　with　refbrence　to

secondary　refining　to　reducing　the　impurity　elements　and　inclusions　to　extra．low

concentrations　and丘ne－tuning　the　melt　with　micro－allo）dng　elements．
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Fig．1Photograph　and　schematic　diagram　of　the　nucleation　and　growth　ofγ一phase　inδ一rnatrix

duhngδ→γtransfb㎜ation　of　low　carbon　steel（C：0．045，　Si　O．01，Mn　O．22，　S　O．007，　P　O．017，

sol．Al　O．040　mass％，　super　cooling≦7K）（1eft）

Fig．2Pi㎜ing　and　depinning　of　grain　boundary　by　alumina　inclusion（size≡1μm）during

near－isothe㎜al　growth　ofγ一grain　ofO．045％C　steel（see　Fig．　l　fbr　chemistry）（dght）
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Also，　e晩ctive　measures　are　summarized重。　avoid　the　en毛rai㎜ent　ofexogenous　incluslons　and

the　segregation　o£impurity　elements　d囲ng　solidification　i聡contiRuous　casting．　Influence　of

inclusion　engineering重。　con宅ro1癒e　chemistr脇size　dis重ribution，　morphology　and　coherency

with　the　precipi重ates　is　addressed　with　respect重。　grain　size　control　in　a　varie重y　of　applications

With　regard　to　the　grain　size　re勧ement　and重exture　contro1，γ一grain　re丘nemen重pdor重oγ／α

transfb】㎜ation　is　a　necessi重y　in　contin§o慧s　production　sys重e搬in　industry．　Possibili重y　to　achieve

this　during　solidification　and　cooling　seems　to　be　limited　in　view　ofown　in．s量tu　observation　on

the　nucleation　and　growth　ofγ一grains　inδ一matrix（Fig．1）and　the　incapabi蔓i重y　of　pi㎜dng　the

grain　boundary　movement　d“ring　the　growth　ofγ一grain　by　inc1慧sions　that　are　stable　at　suclユ

elevated　tempera重ures（Fig．2）．

Inverse電ransfb㎜ation　on　reheating　obviously　gives　much　better　capabili重y　fbr重heγ一grain

re丘nement　fbr　the　size　of　materials　usually　encountered　i且i鷺dustria韮pτod“ction　where

solidifica重ion　struc重§re　is　su切ec重£o　slow　cooling．　Subsequent　roughing　helps　refining　the

solidification　structure，　b秘t　during　the　roughing，　substantial　coarse且ing　of　γ一grains　is

unavoidable．　Thi鍛slab　casting　combined　with　in－1ine　rolling　might　of艶r　an　interesting

possibility』i。e．，　in4ine　rolling　could　be　so　designed　as　to　give　be重重er　refin圭ng　ofγ一grains　and

α．grains　duringγ／α重ransfbrmation　and／or　rolling　inα一range　with　laτge　strain，　provided　that

large　strain　fb】㎜ing　a簸d　rapi（圭cooling　is　made　possible　during重he　in－1ine　ro11圭ng　and　con毛roUed

coolillg　in　the　run　ou毛table．　However，　inherent　disadvantage　in　thin　slab　casting，　i．e．，　limited

total　reduction，　leaves　coarse　sdidificatiく）n　structure　befbre　the　in－li簸e　rolling　that　is

unfavorable　fbr　the　grain　ref三nement　This　should　be　resoIved　probably　by重he　combination　of

cast　structure　improveme薮t　and重he　precipi重a重es－strain　interaction．　Concer毛ed　interaction

between　the飴㎜ation　ofrelevant　precipi重a重es　a聡d　strain－induced　recrystalhzation　is　one　ofthe

central　issues簸ot　only　in　solid－s重ate飴㎜ing　b厩also　in　cast－ro1薮ng．

Recent　elabora重ion　has　revealed　tha重the　fbllowing　three　ave撫es（and重heir　variants）make　it

possible　to　fb㎜ukra　fine　grained　steel　rnaterials　i貧1aboratory－to　bench－scale　production：

（1）fb㎜ing　wi重h　large　strain　in　meta－stable　austenite　range　fbllowed　by　transfb㎜ation　to

　　　艶㎡重e，

（2）fb㎜ing　with　large　strain　in　fbrri給range　fbllowed　by　dynamic　rec］ッstallization，　and

（3）魚㎜ing　with　large　strain　in艶rrite　range戴10wed　by　inverse　transbrmation　to　austenite

　　　due　to　heat　genera重ed　by　the　fb】㎜ing，　and　subsequent　transfb㎜ation　to　fbrrite．

These　avenues　require　increased　reduction，　decreased　rehea重ing一／rolling一重emp　erature，　and

hence　high　mm　constant　a簸d　roll　rigidi重y／endurance．　Continuo犠s　ho毛rol夏ing　in（fbrri重e＋

auste聡ite）range　or　fb㎡te　range　with夏ubrica重ion　and　large　reduc毛ion　ho重rolling　wi重h　in重ensive

wa重er　cooling　between重he　mill　stands，　both　commercialized　in　recen重years，　app㈱r　to　of艶r

promising　ways　to　industrialize　them・

Key　issues　and　problems　inherent　to　these　advanced　the㎜o－mechanical　processing　are

critically　reviewed，　some　emphasis　being　Placed　on　eco－tec㎞ological　aspect
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亙。　置賑重r《）d腿cIlo繍

Sincc　solidification　structurc　rnust　be　optimizcd藪）r　desircd　materials　propcrties　thorough

solidification　processing，　simulation　for　its　est玉mation　is　very　valuable．　Solidification

鵬acrosIructure　affects　mcchanica玉propertles　of　matrix，　such　as　stre且gth　and塾oughness　of

stee玉products　and　macrosegregation　in　continuously　cast　brooms．　So1量dification

microsIructurc　relates　to　microsegregation　and　secondary　precipi毛ation，　which　often

determine　the簸｝acrostructure．　Solidification　nanostructure　issupposedto　be　a簸ew　word，

but　圭t　relates　to　the　materials　function　that　stems　from　nano　scale　structure，　e．9。，

extraordinary　magnetic　and　mechanical　properties　of　amorphous　matrix　meIals　wi毛h

disperse（i　nano　crystalline　　In　this　papcr　sirnulation　of　solidif玉cation　structure　at　various

levels　are　reviewed　a貸d拠1ure　direction　is　also　discusse（玉in　the　presentation．

2．　So盈蓋d蓋麗。識1量。聡N盆聡os雛「腿。駿ヨre

Nucleation　of　crystalline　i鍛thc　under　cooled　me110f　LenardJohnes（L－」）particle　sysIem

was　studled　with鵬01ecular　dynamics（MD）si碧aula重ion［1］．　It　was　fou鍛d重hatcrys生alllne

with　icosahedral　structurc　predominates　aUhe　beginningof　nucleat玉oa　and　crystallinewith

body　centered　and　face　cerltered　cubic　and　hexagonal　c玉oscd　pack　structure玉ncreases　later．

This　phenomena　re搬inds　us　the　scattered　quas｝crystalline　nucleated　in　the　amorphous

metals．　Landman，　et　a1．　showed　with　MD　by　the　use　of　a　three　body　potential　that

solid－liquid　interface　is　very　sharp　irl　directio廼al　solidification　of　silicon　with　thc　growth

direction　of（ユU）wh玉1e　it　is　defuse　with　thc　growth　direcIion　of（ユ00）a簸d　that　the　defuse

（100）intcrface　is　saw－like　interface　corsisting　ofσU）facets［2，3｝　The　resuhs　coincide

the　observaIio鍛s．　They　a玉so　showed　that　solidified　sIructure　becomes　amorphous　when

th・c・曲9・at・excecd・2・1012K／・ec，　whi・h…　b・・chi・v・d　by　1・・c・annea1三・g

cxpcrlmeaI［3】．　Growth　rate［4］and　solu皇e　trapping［5］were　also　studied　by　MD　with　L・J

particles　and　it　was　found　that　soli（｝liquid　par儘ion　coefficient　varies　as　a　funct童on　of

i鍛terface　velocity　as　theoretically　derived　by〆髪ziz［6］・

3。Solid描。撮io願Mlcros宜r題。藍賑re

Phase　field　method（PFM）is　considered　to　be　a　powerful　too玉for　rnlcrostructure　s搬dy．

According　to　the　recent　review　by　Ode，　et　aL［7］，　mu1毛i－phase－field　a簸d　mult｝compo薮e登t

modcl　has　bee鍛　developed　and　various　phenomena　which　rela重e　to　solidification

microstructure　are　s重udied，　such　as　columnar　and　equiaxed　dendri重e　growth，　Ostward

ripeni鍛9，　pushing／e鍛gulfment　of　alumina　particlcs　魚　steel　solidification，　periIectic

trans£ormation，　solute　trapping　at　solidification　front，　etc。　Not　only　the　simuiated

morpho王ogy　of　dendrite　is　very　similar　to　the　observaIions，　but　also　the　quantitative

agreement　of　simulated　secondary　arm　spacing　as　a　function　of　local　solidification　time

agrees　very　weH　with　experimen｛s．　The　effect　of　f玉uid　flow　o無the　evolution　of　dendrite

搬orphology　can　be　simulated　by　PFM．　Front　tracking　method　is　also　applicable　to　iI［8］．

Once　the　morphology　and　size　of　dendrite　is　given，　a　combined　simula重io鍛of　solute

diffusion　and　locahhermodynamicequilibrium　can　also　predict　microsegregation　and

secondary　precipitalions［9】・

4．Solldll玉caIlo龍Macros佐潤cture

Brown　a簸d　Spittle　simulated　columnar　and　equiaxed　macrostructure　evolution　by　Monte
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Carlo（MC）below　the　meltiHg　temperaturc　wi山consideration　of　nucleation　and　growth

driven　by　sohd・liquid　energy　d玉ffercnce　andgrain　boundary　energy［10】・　RapPaz　and

Gandin　simulated　them　by　Cellar　Automaton（CA）with　consideration　ofprobab｛listlc

heterogeneous　nudeation　at　the　rnold－hquid　inlerface　and　in　thebulk　llquid　and　growth　of

grains　wi重h　probabihstically　assigned　crystal　orientations　and　succcssfully　eslimated　thc

so聴flcation　structure　of　aluminum云ngots　wi芝h　various　efficicncies　of　hetcrogeneous

nucleation　sites［U玉　They　later　combined　tcmperature　and　solute　field　simulation　wilh

fini之e　element　method　with　CA［！21．　Nogami，　et　a玉．　also　slmulated｛he　micr（＞and

macrostructure　of　continuously　cast　steel　slabs　and　welding　by　MCsimultaneouslysolving

solutes　and　thermal　field　by　finite　difference　method［13］．　Phenome難ological　rnodel

simulation　ca簸also　be　used　fαmacrostructure．　For　example，　Harada，　et　aL　simulated

columnar　to　equ｛axed　transition　and　equiaxed　grain　size　of　conti麺uously　casl　b互ooms

搬odeiing　dendrite　arm　rcmelting　by　electromagnetic　stirring，　which　is　th（source　of　nucle勾

reme責i難g　and　sustah董i磐　of　the　nuclei　i員　the　super　heated　董三quid　pool　錘multaneously

solving　the　thermahransport　in　the　liquid　poo1【！4］・
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Microstructure：Evolution　of：Low　C劉rbon　Steel　Produced
　　　　　　　　　　　　　　　　by　Comp紐ct　Stip　Production1

Huo　Xiangdong　Liu　Delu　Chen　Narj　ing　Kang　Ybnglin
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Zhou　Deguang

Fu　Jie

Univ，，忌i認蹴藩論監鈷麟灘誕，r騰皆，輯ing，Chin、

　　　　Compact　Strip　Production（CSP）is　a　process　fbr　the　production　of　hot　strips　f士om　a

continuous　cast　thin　slab．　Since　the　first　CSP　plant　was　set　up　at　Nucor　Steel　in　l　989，　a

number　of　mini　mills　have　been　established　or　under　construction．　There　are　many

metallurgical　diffbrences　between　CSP　and　the　traditional　continuous　rolling（cold　charge）

process．　Compare　with　the　sanle　composition　steel　strips　produced　by　traditional　cold　charge

process，　the　hot　strips　produced　by　C　SP　has　finer　microstructure　and　much　higher　strength　as

well　as　good　ductility．　In　the　present　work　a　low　carbon　steel　containing　O．05C，0。04Si　and

O．38Mn　produced　by　the　CSP　tec㎞ique　has　been　studied．　Specimens，　cut　f士orn　the　slab　and

plate　of　the　same　stock　after　each　roIling　pass，　were　ex㎜ined　by　optical　and　electron

microscopy　at　room　temperature．　Electron　microscopic　investigation　on　the　strip　has　also

been　carried　out．

　　　　Because　of　the　low　slab　thic㎞ess　and　high　slab　sur魚ce　area，　there　are　many　dif飴rences

between　the　thin　slabs　and　the　conventional　thick　slabs．　The　characteristics　of　the　thin　slab　are

its　fine　equiaxed　grain　zone　at　surfhce　layer　and　dentritic　zone　through　out　the　whole　central

area　of　the　slab（Fig．1）．　The　mean　secondary　dendrite　a㎜spacing　varied　fピom　l25μm　to

156μm．

5mm

Fig．1Microstructure　of　the　slab　produced　by　CSP　processing

　　　　Microstructure　of　the　hot　strips　consists　6f　unifb㎜polygonal　fbrrite　with　small㎜o㎜t

of　pe訂lite．細erage　grain　size　of　the飴πite　is　about　5．7μm鉛r　a　strip　with　thic㎞ess　of　4㎜．

Above　380　MPa　yield　strength　with　elongation　larger　than　35％is　obtained．

　　　　Fig．2　shows　a　series　of　microstructure　of　the　same　stock　after　each　pass　during

continuous　rolling．　The　average　grain　size　fbr　the　central　area　of　the　samples　f士om　l　st　to　6th

pass　is　41．6，25．2，21．4，20．2，13．1，6．7μr【1　respectively．　It　is　revealed　that　the　larger　change　of

microstructure　appeared　between　the　first　and　second　pass．　This　is　also　the　case　fbr　the　final

two　passes、　The　diffbrence　of　as　cast　microstructure　between　surface　and　central　area　is

gradually　decreased　during　continuous　rolling．Pearlite，　distributing　on　the　grain　boundaries

of　fbrrite，　gradually　become㎜ifb㎜and　dispersive．

11．Supported　by　the　State　fbundation｛br　key　pr（功ect：New　Generation　of　Steels（No：G1998061500）

一217一



Fig．2　Microstructure　fbr　the　central　area　of　the　same　stock　after　each　pass　during

　　　　　　continuous　rolling．

　　　　　　　　　a）first　pass　b）second　　c）third　　　d）fburth　　　e）fifth　　　f）sixth

b，n，畿1灘濡継税留騰恕ξ盤錨濃t，溜1，盤1器、潔’欝
in　Zh両iang　Steel　is　mllch　finer　than　that　of　the　steels　by　conventional　processing．　Firstly，　the

great　rolling　reduction　plays　an　important　role．　It　can　be　concluded　that　recrystallization　of

austenite　at　high　temperature　and　stain　accumulation　at　lower　temperature　contribute　to　grain

refinement．　Secondly，　remarkable　grain　refinement　ef陀cts　can　be　obtained　by　the　oxide　and

sul負de　precipit翫ions．　L飢ge　n㎜ber　of　nano－scaled　precipitates　has　been　obsewed　in　the

飴rrite　matrix　and　grain　boundaries　of　the　steel　strip．　Electron　dif狂action　study　shows　that

these　oxide　precipit飢es訂e　Fe304　with　spinel　stmc加re．　Their　dimension　is　smaller　than　20㎜．

Small　sulfide　particles　with　30～300㎜in　size　have　also　been　observed　in　the　steel［2’31．

Lastly，　Control　cooling　after　rolling　is　also　beneficial　to　grain　refinement　fbr　the　steel　strip．

Microstructure　evolution　of　the　steel　during　continuous　rolling　and　ef驚cts　of　the　dispersive

oxide　precipitation　are　discussed．

［1］Cobo．S．J｛md　Sellars．C。M。，　Microstructural　evolution　of　austenite㎜der　conditions

simulating　thin　slab　casting　and　hot　direct　rolling，Iro㎜aking　And　Steelmaking，29（2001），

No．3，　pp．230－236．

［2］Liu　Delu，　Fu　Jie，　Kang　Ybnglin，　et　al．，Oxide　and　Sulfide　Dispersive　Precipitation　and

Ef距cts　on　Microstructure　and　Pr6perties　of　Low　Carbon　Steels，　J．　Mat．　Sci．　Tbch．，

18（2002），No．1，pp．7－9．

［3］Liu　Delu，　Huo　Xiangdong，　Wang　YUanli，　Fu　Jie，　Kang　Ybnglin，　Chen　Na切ing，　Oxide　and

Sulfide　Dispersive　Precipitation　In　Ultra－low　Carbon　Steels，　J．　of　University　of　Sci．＆Tbch．

Be坦ng，8（2001），No．4，　pp．314－315．
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Evo且ution　of　Size，　Composition　and　M卿hology　of　Primary　and

SecGndary　Inclusi◎ns　in　Si／Mn　and　Si／Mn／Ti　Deoxidized　Steels
　　　　　　　　　　　Han　S．　Kim藍，　Hae－Geon藍Lee　and　Ky㎜，g－Shik　Oh2

1．Departmenωf　Materials　S　cience　and　Engineering，　Pohang　University　of

　　　Science　and　Tbchnology（POSTECH），：Pohang，］Korea

2．T¢c㎞ological　Research　Laborator脇POSCO，　Pohang，　Korea

豊。翌朝rod蟹。愈嚢。聡

Inclusions我）rmed　in　S伽夏n　and　S棚rゾTi　deoxidセed　structural　steels　were血vestigated竈o

elucidate　mechanisms　of　evolu重ion　of　size，　composition　and　n康oq）hology　of　primary　and

seconda町inclusions　in　labora重ory　spec㎞ens　su切ected　to　d漁∋ren重the㎝a夏histories．

2．E聯e醜1麟謡Pr㈱心鵬’e
SyMn　and　SyMn／Ti　steels　were　prepared　by　melti鍛g　about　300g　of　electrolytic　steel　with

various　alloying　elements血aMgO　crucible．using　an　induction　melting魚mace．　At　the　t㎞e

of　30　seconds　a食er　deo）ddatio簸，　portion　of　the　me疑（about藁50g）was　withdraw丑i撹。　fUsed

s鍍ica　tubes　by　suction　and　quenched血wa重er　to鉛㎜rod－shaped　specimens．　The　melt

rema血ing　imhe　crucibIe（about　150g）was　held　at　1600℃長）r　10mi簸utes　to　remove　pr㎞ary

inclusions　by　flotation，　fb　llowed　by　continuous　cooling　to　the　room重emperature　hl　the　fUmace

by加ming　off　the　power，　where　the　cooling　ra重e　was　measured　to　be　32℃／min　in　average。　The

quenched　specimens　were　sliced㎞o　pieces．　Some　of　them　were　used沁血vestigating
primary　lnc豆usions圭brmed　hl　the　liquid　state，　and　others　were　su切ected　to　iso重hermal　ho　lding

a重1200℃我）r20　m血utes　and重hen　cooled　to加vestigate　the　ef驚ct　of重he　holding　o雌

i獄clusions．　Morphology，　size　and　composition　of勧clusions　have　been　evalua重ed　us血g

SEM－EDS　analysis．　Table　l　shows　the　chemica蔓composition　ofthe　prepared　steels．

　　　　　　　　　　　　　Table壕Chemical　cor叩osi量lon　of　specimens，（mass％）．

C Mn Si S ’
「
1

了btO

MSWQ 0．鯛 生56 0．屑0 0．0072 繍 0．0099

MSTIWQ 0．歪0 1．48 0，095 α0072 α0034 0．0098

MST2WQ 0．09 4．45 0，093 ◎．◎◎70 0．0061 α0080

MST3WQ 0．10 t5壌 0，105 0．0054 0．0104 0．0064

MSτ4WQ 0．10 147 0．壕00 α0037 0．0122 0．0048

MSFC 0．額 1．55 0．1層 0．0071 一 α0021

MST3FC 0．1 1．52 0，104 0．0055 ◎．0056 0．0012

3。　R¢s髄雛s

Table　2　shows　average　chemical　composi重ions　of　hlclusions　fbund沁water－quenched　and

釦mace－cooled　steels．　Primary　inclusions　fbund　in　steels　quenched　fヒom　1600℃contained

very　low　sulfUr，　and　hence　MnS　precipitation　on　them　was　hardly最）und．　Typical　morpho　logy

of　complex　inclusions荻）und　in　fUmace－cooled　steels　is　prese雛ed　in　Figure　1．　MnS

precipitated　on　manganese　silicate　inclusions血MSFC　steel　mostly　grew　inward　the

沁clusions，　while　MnS　precipitated　on　Ti－oxide　in　MST3FC　grew　outward　the　hlclusions

wrapping　them　As　the　hlclusion　size　h五creased，　the　number　of　MnS　precipitates　on　an

inclusion　also　hlcre3sed．　Ia　the　case　of　MSFC　stee1，搬ultiple　precipitations　of　MnS　on　aa

oxide　was　observed　when　the　oxide　was　greater重han　about　3艮1n．　Both　MaO　and　MnS
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contents　were　fbund　higher　hl　smaHer　secondary　hlclusions。

　　　　　　　　　　　　　　　　Table　2　Average　chemical　compositions　of　inclusions，（at％）．

Mn S Si ■ A1 Mq

MSWQ 56．67 7．39 35．94 口 ■ ■

MST3WQ 34．03 1．89 5．06 57．46 1．56 日

MSFC 54．58 21．42 24．00 幽 一 ■

MST3FC 29．55 21．84 1．31 43．57 0．97 2．76

In　order　to血teq）ret　and　predict　the

behavior　of㎞clusion　preciphation

and　growth　dur㎞g　so　lidification，　a

model［1］has　been　developed，

which　　　incorporates　　　both

thermodynalnic　　and　　kinetic
considerations．　V丙th　this　model，

size　and　compositional　evo　lution

of　hlclusions　was　analyzed　durhlg

solidification　and　the　result　was

fbund　to　be　in　good　agreement

with　the　e琴per㎞ental　results．

㎞clusions（See　Figure　2）an

下

畠
．

ゐ
、
「
｝
二
」
彰
．

わ
．

夢＝－
　　　ヨ

／

　壌．μ印

Figure　l　Morphological　image　of　typica目nclusions　in

furnace－cooled　steels（a：MSFC，　b：MST3FC）．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Titanium　in　steel　had　a　tendency　to　reduce　SiO2　content　in

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　dto　associate　with　MnO　hl　the　inclusions　to　fbrm　a　stoichiometric

Mn／Ti　relationship　hl　the　hlclusions．　If　Ti　content　hl　S　yMrゾTi　deoxidized　steels　was　low；the

secondary　hlclusions　were　fbund　to　fbrm

with㎜1tiple　phases；mmel又㎜ganese
silicate　phase，　Mn－Ti　oxide　phase　and

MhS　phase。　The　MnS　phase　always
precipitated　in　the　manganese　silicate

phase。　The　proportion　of　manganese

silicate　phase　hl　an　hlclusion　decreased

with　h：1crease　hl　the　Ti　content㎞the　steel，

and　eventuaIIy　completely　disappeared

with　the　Ti　content　above　a　certain　level

（70ppm　in　the　present　steel　colnpositions）．

In　this　case　MnS　was貴）und　to　precipitate

outside　Mn－Ti　oxide　inclusions　and　grew

into　the　steel　matrix．　It　has　been　revealed

that　the　dif飴rence　hl　growth　behavior　of

㎞S　on　oxide　is　closely　related　to　the

sohdus　temperat｝皿●e　ofoxide　seed・

4．Condusions
Result　of　thermodynamic　analysis　and

observation．　Nature　of　hlclusions　in

apPreciated　durhlg　deoxi

Refbrences

［1］H：a11　S．1（hn　an

醤
ぎ
響
翌
お
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翼
ど
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⑳

⑳

0

　　　　0　20　40　60　80　100　120　哩40

　　　　　　　　　　Am蝋σm　a㈱on，　ppm

Figure　2　compositional　variation　of　inclusions

with■content　for　each　steel　held　at　1200℃for

20minutes　after　water　quenching　from　1600℃．

　　　　　　　　　　　　　　growth　simulation　showed　good　agreement　with

　　　　　　　　　　　　SシMn／Ti　steels　whh　varying　Ti　content　could　be

dation，　sohdi丘cation　and　reheat血9　Processes．

dHae－Geon：Lee，　CAMP－ISIJ，　Vbl．15（2002），　Accepted
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　　　　　Research　on　the　cleanliness　ofDGrade　Q345　steel　used　in

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Architectural　Structure

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Zhang　Ca加n，　Cai　Kaike，　Ai　Liqua

　　University　of　Science　and　T6chnology　Beijing，Beijing　l　OOO83，PR．China

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Yhan　Weixia，　YU　zhixiang

　　　　Wuhan　Iron　and　Steel（Group）Corporation，　Wuha簸430080，　PR．China

1．亙虚ro“魍。重量。鍛

In　order　to　acquire　good　welding，　duc重i1三ty，　toughness　and　z　direction　perfbrmance　fbr　Q345D

s重eel，　two　fヒatures　have　been　required，　First1）も　the　carbor【equivalent（Ceq）　and

crack－sensitivity（Pcm）should　be　limited　to　meet　the　demand　of　welding．　SecoRdly，　the　steel

cleanliness　should　be　improved　to　satisfy　the　need　of　ductility　and　toughness，　which　includes

bwering　non－metallic　inclusions　and　controlling　their　morphology，　composition　and　size

distribution．

Q34・5D　steel　1s　widely　used　in　structure　in　chi旦a．　In　this　paper，　the　variation　of　the　tota玉

oxygen　content　and重he　behavior　of　non－metallic　inclusio敷s　have　been　studied　systematica豆豆y

fbr　Q345D　steel　by　trace　experiments，　sampling　and　analyzing．

2．　電xper長目e口重S辻腿《選y

The　production　process　ofQ345D　steehs　BoF→Ar－stirring　imhe　ladle→slab　cc　in　No．3

steel　making　pla瓶of　Wuhan　Iron　and　Stee1（Gro叩）Coη）oration（W更SCO）．　The　che搬ical

co即ositions　of　this　steel　are　C：0．14～0。19％，　Si：0．15～0．4％，　Mn：1．4～L6％，　P〈0．0025％，

S＜0．0025％and　Als：0．02～0．07％．

Steel　sampies　have　been　carried　out　in　the　ladle　befbre　and　a負er　Ar　stirring，　in　the　tundish　and

slab　at　the　start，　end，　transi重ions　and　steady　state　of　casting．　The重race　elements　such　as　Ba，　Sr，

La　are　added　into　the　ladle　slag，　tundish　flux　and宅u数dish　lining　re食actory　respectively．　Slag

samples　have　been　carried　out　in　the　ladle　and　tu嶽dish．　Af圭er　those　samples　have　been

prepared，　the　total　oxygen　has　been　measured，　the　micro　and　macro　inclusions　have　been

observed　and　analyzed　by　microscope　observation，　SEM　a鷺d　Slime．　Meanwhile，　the　slag　and

inclus童ons　compositions　have　also　been　measured　related　to　inciusion　absorption　and　slag

entralnment　traClng．

3．電xper藍脇e繍Res麟s捷聡戯》量sc鵬s量。聡

3．lThe　evolution　oftotal　oxyge1復during　each　process

The　total　oxygen（T［OD　in　each　process　has　been　shown　in　Figure　1．　During　A卜stirri簸g

treatment，重he　total　oxygen　has　been　decreased　ffom　160ppm　to　18ppm，　and　the　removal　ratio

of　the　T［0］ls　up　to　88．75％．　At　the　same宅ime，　the　total　oxygen　co鷺tent　of　slab　is　9～12ppm，

which　is　high　level　in　cleanliness　compared　with　other　steel　making　plant　i員the　world。

3．2The　evolution　ofmicro　inclusions　during　each　process

Befbre　ladle　s｛i！Ting，重he　main　micro　inclusions　in　the　steel　are　spherical　Si－Mn－Al

compounds，　which　are　caused　by　the　deoxidadon　reaction．　Af毛er　Ar－stirring，　these　inclusions

are　mostly　removed，　and　the　residue　inclusions　are　single　or　cluster　A1203　and　small　amount

of　su至fide．　As　shown　in　Figure　2，　through　Ar－stirring　treatment，　the　nu厭ber　of　the　micro

inclusions　has　been　reduced倉om　11．81／mm2　to　3．48面m2，　and　the　removal　ratio　is　up　to

70．5％．

3．3The　evolution　ofmacro　inclusions　d面ng　each　process

The　evolution　of　macro　inclusions　duri且g　each　process　has　been　shown　in　Figure　3．　During

Ar－stirring　treatment，　the　weight　of　the　macro　inclusi◎ns　is　decreased　f｝om　175．65mg／10kg

steel　to　385mg／10kg　steel，　and　the　removahatio　is　up　to　78．08％．　Macro　i聡clusions　weight　of

transition　and　end　slab　is　3．5　and　6．6　times　as　much　as　that　of　steady　slab　respectively．

Furthermore，　the　slag　composition　analyzing　proved　that　the　mold　powder　has　been　entrained

into　the　molten　steel　and　remained　in　the　slab　which　is　the　main　source　ofmacro　inclusions　in
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ
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the　slab．

The　c正eanliness　in　each　process　is　listed　in　Table　1。
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Table玉The　cleanliness　in　each　process

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Micro　　MaCro
　　　　　　　　　　　　　T［O］
　　　　　　　　　　　　　　　　　lnclt…slons　l轟cluslons

Befbre　Ar 160 1L8！ 175。65

Af㌃er　Ar 至8 3．48 38。50

Tundish 21．67 3．30 45。79

　　　　Head

　　　　Steady
Slab
　　　　Transl重lon

　　　　End

21

9．3

1L7

11．3

　／

L63

2．02

　／

4．13

495

17．33

3257

Fig．4The　macro　i難clusions　weigh重ln　each　process

尋。c⑪隙d鵬孟㈹s

1）The　total　oxygen　content　of　slab　is　9～12ppm　with　the　number　of　the　micro　inclusions
1．63～2．02／mm2，　and　the　macro　inclusions　in　slab　4．95mg／10kg　stee1．　It　is　high　level　in

cleanliness　by　such　a　process　compared　with　other　steel　making　plant　in　the　world．

2）The　refining　of　molten　steel　during　Ar－stirring　treatment　has　a　significant　ef飴αon　the

removal　of　non－metallic　inclusions，　the　rernoval　ratio　of　the　total　oxygen，　rnicro　inclusions

and　macro　inclusions　are　up　to　88．75％，70．5（ン6　and　78．08（ン6　respectively。

3）Most　of　the　micro－inclusions　in　the　slab　are　single　or　cluster　A1203　and　the　rest　are

Si－Mn－AI　compounds　and　sulfide．

4）1t　has　been　proved　by　trace　experiment　that　the　mold　powder　has　been　entrained　in℃o

瓢。至ten　steel　and　remained　in　the　slab　which　has　become　the　main　source　of　macro－inclusions
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，
in　the　slab．

5）It　has　been　show捻tha賛he　cleanliness　of　the　unsteady　slabs　is　deteriorated，　so　more

measurement　should　be　taken　during　unsteady　casting　period　based　on　the　research．

R£驚『㊧職ces

［玉］Z．Liu　and　K．Cal，　Purity　Steel　Production　Tec㎞olog）へIron＆Steel，35（2000），　N6．2，

pp．25－32

［2］L．Zhang　and　K．Cai，　Experim．e盛al　and　Theoretical　Study　on　the　Cleanliness　of　Steel，84

Steelmaking　Con免rence　Proceedings．84（2001），　ISS　Warrandale　PA，　pp．275－291

一222一



s聰r盤菟。㊧H⑪危s趾駐⑪r琶聰㊧ssd【聡㊧危⑪c麗盆飾しe慰s蓋㎜翻盈雛電廷｝dC⑪《》二二9

⑪奮。轍董聰腿鰯。蹴蓋甑9縄規磁H四民磯R◎臨墓

Chihiro　Nagasaki　and　Koji　Shibata

Department　of　Metallurgy，　School　of　Enginee血g，　The　University　of　Tbkyo

7－3－1Hongo，　Bunkyo－ku，　Tbkyo　113－8656，　Japan

1．夏ntroductiOR

　　Suppresslon　of　surface　hot　shortness　due　to　copper　is　one　of　the　most　important

requ呈remerlts　for　the　promo£ion　of　recycHng　of　steels．　The　surface　hot　shortness　is　caused　by

liquld　embrittlement　du血g　hot　working　of　steels　co簸taining　copper．　L，iquid　Cu－enriched

phase　is£ormed　through　selective　oxidation　of　iron　at　the　steel／scale　interface　during　heating

beyond　the　meRi員9　Point　of　Cu，　and　the　liquid　phase　penetrates　into　austenite　grain

boundaries　during　hot　roUing，　which　causes　surface　cracking　Shibata　et　al．　have　clarified　the

effects　of　alloying　eleme難ts，　impurities，　grain　size　of　austenitic　phase，　heating　condition

（atmosphere　and　temperature）and　deformation　rate　on　the　surface　hot　shortness［1－3i．　Irl

addidon，　they　showed　several　methods　an（玉the　mechanism　of　suppressing　the　shortness．　For

instance，　increasing　the　contents　of　Si，　R　Mn，　S，　C　a貧d　B　to　suitable　levels　ca肛ed疑ce　the

susceptibility　to　the　surface　hot　shortness　through　restraining　the　penetration（Si，　P，　and　B）

a獄dchanging　the　morphology　or　the　amount　of毛he　hq疑id　Cu－enriched　phase（Si，　M簸，　S　and

B）．

　　However毛he　specimens　in毛heir　experiments　were　heated　at　certain　tempera館res　a簸d

cooled　at　fairly　high　rate．　Namely　the　heating　Pattem　is　somewhat　different　from　CC－HDR

processes，　and　the　effects　of　cooling　pattem，　austenite　grain　size　and　atmosphere　have　to　be

clar玉fied．　Therefore，　in　this　research，　the　effects　of　heating　and　cooliRg　conditions　simulating

毛he　CGHDR　processes　omhe　surface　hot　shortness　due　to　copper　was　examined．

2．Experiments

Chernical　composition　of　the　steels　used　in　this　research　is　shown　in　Table　1．　Ingots　were

hot－ro夏互ed　to　piates　with　thickness　of　15　mm．　Cubic　specimens　of　10x10x10　mln3　were

machined　from　the　hot－rolled　plates．　The　specimens　were　oxidized　in　air　following　heat

patterns　of　a　slab　in　CGHDR　process［4］，　which　is　shown　in　Fig．1．　Some　specimens　were

heated　at　1373　K　for！．8　ks　as　the　reheating　pattem　for　comparison，　because　experimental　data

have　been　so　far　accumulated　for　this　heating　pattem．　The　morphology　of　Cu－enriched　phase

at　the　steel／scale　interface　was　observed　by　o画ca正microscopy．　The　reduction　in　the　size　of

the　specimen　by　oxidat玉on　was　also　measured．

　　The　tensile　test　was　per郵ormed　after　heating　for　1．8　ks　at　1373　K．　The　surface　ho毛shortness

Table ！。Chemical　com　osition　of　steels maSS％

C　　　Si　　Mn　　P S Cu Ni Cr Al Ti N 0

A
B

0．106　　0．010　　0．52　　0．023

O．120　　0．008　　0．50　　0．019

0，003

O，002

0．50

O．48

0．01

O．01

0．01

O，004

0，003

O，016

0，001

O，001

0．0026

O．0028

0．0030

O．0039
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Fig．2．　Effeαof　grain　size　on　hot　shor磁ess

in　the　specime簸of　the　stee正Aat　1373　K．

is　evaluated　by　comparing　the　maximum　load　of　the　load－eb離gation　curve　obtained　by　hot

tensile　tests　in　Ar　gas　and　in　aiL

3．Results　and　Discussio韮

Auste難ite　grain　size　is　coarsened　by　headng　at　higher　temperatures．　The　effect　of　auste鍛ite

grain　size　on｛he　surface　hot　shortrless　is　shown　in　Fig．2．　Before　heating　at　1373K｛登alr　a簸d

perform沁g　tensile　tests，　the　grain　size　of　the　specimen　was　varied　by　heating　i難Ar　gas　at

ter叩eratures　higher　than　1373K．　Increasing　the　grain　size　enhances　the　hot　short鍛ess．

The　size　of　the　specime難is　reduced　by　oxidatio丑，　as　shown　in　Table　2．　The　oxidation　iD毛he

heat　pa£宅ems　of　CC－HDR　progresses　more　rapidly　compared　to出at　in　the　rehea毛ed　pattem

because　the　specirnens　are　heated　for　longer毛irne　at　higher毛emperatures．

　　1n毛he　specimen　heated　fbllowing　CC－HDR，　the　steei／scale　in毛erface　was　ragged　and

£ilrn－like　C綬一enriched　phase　was　reduced，　which　seems　to　decrease　the　s諺sceμibility　to山e

surface　hot　shortness．

Table　2．　Reduαion　in　len　th　of　s　ecimen　ed　e　b　oxidation£or　each　heat　attem（mm

Heat　attern steel　A steel　B

Reheating（1373　K，1．8　ks）

rimulated　CC－HDR（Mid－wid£h　surface　of　slab）

rim“1ated　CC－HDR（Mid－thickness　surface　of　slab

0．10

O．17

O22

0．04

O．！5

O．19

Re貴℃re簸ces

［／］S．Seo，　K．　Asakura，　a聡d　K．　Shiba£a：ISIJ　Int．，37（1997），　No．3，　pp．240－249．

［2］K．Shibata，　S．　Seo，　K．　Asakura，　and　Y　Akiya正na：Trans．　MateL　Research　Soc．　Jpn．，

　　24（1999），No．3，　pp．333－336．

［3］C．Nagasaki，　M．　Kaga，　K．　Shibata，　K．　Asakura　a慧d　M．　Ha£ano，王SIJ　In£。42（2002），

　　Supplemeat，　pp．　S57－S61．

［4］N．Morltalna，　M．　Okimori，　E。　Ikezaki　and　K．　Isogami，賢tsu－to－HagaRe，74（1988），

　　pp．1227－1234．
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C舩臨gG嚢臨ee，　S脳簸9－Joo癩K量㎜，撫しe－Ho乱ee，　a韮d　C恥a簸9－Seo駄0恥

Korea　Institute　of　Machinery　and　Materials，　Changwon　641－0韮OKor㈱

　　　　　　　　　　　　　　藍．豆顯霊『odl脳C重茸0職

　　With　ever　increasi織g　environmental　reg縫lrements，

the　challenges　ahead　steelmakers　are　immense。　As

o鍛e　example，　the　usage　of　scraps　increases　in

sもeelmaking　Process，　and　the　accumulation　oftramp

or　trace　elements　becomes　a　blg　Probiem　due重o

their　harm飼eff¢ct　on　the　mechanical　propertles

aRd　fbrmabllity．　The　challenges　facing　the　lndustry

are　there負）re　to　reduce　the　cost　fbr　refinlng　the

tramp　eleme搬s　a簸d　maximize　the　recyclabllllty　of

steel　scraPS。

　　Recently，　numerous　s加dies　have　been　carried　out

on　the　TR至P一（transfbrmatioB　induced　plasticlty）

alded雛ultiphase　steels　based　on　Fe－C－Mn－Si，　since

the　TRIP　steels　are　good　candidates　fbr　ECO

（enVirOnme搬ally　COnSCiOUS）一material．S　OWing　tO

their　simpl．e　composltion　and　excellent

combinatio無s　ofhigh　strength－high　ductl蕪ty［レ5］．

　　Although　typlcal　TR．IP　steels　consistln．g　of　O．2－

0．4％C，LO－25％Mn，　and　i．2－2．0％Si　have　been

widely　studled　ln　order　to　get　hlgher　strength　and

ductility　［3，　6－7】，　t｝｝e　e旋ct　of　trarnp　elements，

especially　　Cu，　　on　　the　　mlcros亀ructure　　and

mechanical　propertles　have　scarecely　been　reported．

　　1．n　the　present　study，　therefbre，　Fe－0。15C－L5Mn－

15SiτRIP－alded　cold　rolled　steels　wl重h　or　without

Cu　were　prepared，　and　the　ef艶ct　of　Cu　on　the

mlCrOS重rUCtUre，　VOIUme飴CtiOn　Of　retalned

austenite，　mechanical　propert董es　and　藪）rmab琵宝ty

were　di．scussed．

　　　　　　　　　2』xper量隈漁昼P船oced髄re

　　Two　kinds　of　s重eel　ingots　havlng　nominaI

co搬posl£ions　Fe－0．15C－L5Mn－1．5Si一（0．5Cu），　were

飴bricated　by　vacuum　inductlon　melting．　SteeI

lRgots　were　hot－rolled　into　sheets　of　3　mm　in

thick簸ess，　and　were　cold－ro難ed　into　sheets　of　l　mm

撫　thick鍛ess．　The　i搬ercritical　a盆nealing　was

co鍛d縫cted　at撫e　temperature　of　the　fyaction　ratio　of

fbrrite　and　austen量te　belng　50：50　using　a　salt　bath．

The　iso癒ermal　treatment　was　carried　out呈n　the

temperat“re　range　of　Ms～（M．s＋20。C）fbr　l～20

minutes，　and　then　a童r－cooled．

　　Tenslle　specimens　with　a　gage　length　of　25．4　mm

and　a　width　of　6。3　mm　were　defbrmed　at　room

temperature　a電acrosshead　speed　of　2撮m／min．

usi鍛g　a　tensi夏e　重ester，　and　y量eld　streng£難，毛ensile

strength，　and　elongatlon　were　measured．　A　sodlum

metabisu韮fite　solution　（Na2S203・｝一｛20　　109　＋　H20

100ml）was　used　in　co幻unctio捻with　the擁al

etching　to　identify　the　phases．～b垂秘me　fセact茎。難of

the　retained　austenlte　was騰easured　using　an　X－ray

di掛actometer（XRD）．　Mo－Kαcharacteristic　ray

was　used，　a燕d　the　volume倉action　of　reta董ned

a纏ste難ite，　Vγ，　was　calculated　f記。搬the　integrated

intens至ty　of　fbrrlte　and　austenite　peaks．

　　Formability　of　specimens　were　measured　using

limltlng　dome　he量ght（LD．H）wi重h　the　biank　holding

我）rce　between　35　and　40　tons，　a難d　the　fbrml難g　limit

curve（FLC）was　drawn．　af㌃er　measuring　m勾or　and

minor　straln　using　optical　grld　analyzer（OGA）．

　　　　　　　　　　3。臓es謎脆S解し額d豆》養se鵬S豊0組

　　Optical　micrographs　show　that　the　Cu－containlRg

steel　has　f1ner　graln　slze　and　higher　volume　f㍗action

of　　retai簸ed　　austen三重e　　than　　the　　Cu一倉ee　　o燕e，

predict妻ng　that　the　mecha簸ical　properties　of　Cu－

containing　steel｛s　better　than　that　of　Cu－fyee　steel．

As　a鵬atter　of　fact，　the　yield　strength　and　tens量le

stre難gth　of　Cu－co難taining　steel　were　higher　by　35

MPa　and　90　MPa，　respectively，癒an　those　of　Cu一

倉ee　steel．　The　total　e至ongations　were　measured　as

36．4％　an（i　29．2％　in．　Cu－contain至ng　and　Cu一倉ee

sもeeL　Thus，　the　strength　a鍛（至ductility　ba韮ance　of
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Cu－containing　steel　is　much　more　excellent　that　the

Cu一国ee　steel　probably　due　to　the　higher　volume

倉action　of　retalned　austenite　ar｝d　the　stead．ler

transfbrmatlon　of　retained　auste捻i重e　to　martensite

dur量ng　tensile　defbrmation．

　　The　LDH　va沁es　of　Cu－containing　aRd　Cu－f｝ee

steels　were　28　mm　and　25　mm，　respectively．　The

better　fbr簸｝ability　of　Cu－containing　steel　can　be

explai嚢ed　by　the　higher　work　hardening　exponent

in　spite　of　the　simllar　stability　of　retalned　austenite

in　bo重h　s毛eels．　The　fbr澱lng　limit　curves　of　both

steels　were　similar　to　those　of　Keeler－Goodwin

diagra醗and　are｝oca毛ed　in　between　the　Keeler－

Goodwin　band，　mea難i簸g　that　both　s重eels　have

reasonable　stamping　fbrmabilit）へ

　　Fi難ally，　the　strengthening　mechanism．of　Cu－

containing　TRIP　steel　was　exa．mlned　using　high

resolution　TEM　a負er　long　aging　treatment　a重500。C．

Theε一Cu　precipitates　were　not　observed　until　a負er

aging　20　hours。　However，．mot毛led　microstructure

was　observed　a負er　aging　20　minutes，　and　gR

preciplta窒es　of　2－5　nm　size　were　identified　a食er

aging　iO　hours．　These　gR　　precipitates　are

transfbrming　to　3R　and　subsequently　toε一Cu　a負er

loager　aging．　Thus，　the　hardening　of　matrix　fbrrite

af㌃er　isothermal　hea重treatment　may　be倉om　the

solid　solutio簸hardening　e」臼℃ct　ofCu。

　　　Chang：Zκoアθoη1海5’．（～ズル旋～’．，（隻ルゑα’（グ．，3囁，

　　　15玉（1998）．

5）0．Ma醜mura，　Y　Sakuma，　and　H．　Takechl；

　　　80アなフ∫α2漉詫z〃．，1987，2璽，1301（1987）．

6）　H．C．　Chen，．H．．　Era，　and　H。　Shimizu　：ノ漉’α〃．

　　　丹αノ？5。ノ望，2⑰A，437（ig89）。

7）YSakuma，0．　Ma重sumura，　and　H．　Takechl：

　　　娩’α〃．7アαη5，ノ1，22A　489（1991）．

4．CO臓C塁服S貢0憩S

　　The　addition　of　O．5％Cu　in　O。15％TRJP－alded

cold　ro1蔓e（i　steel　sheet　greatly　enhances　the　tensile

propertles　and　fbrmability　due　to重he　higher　volume

倉ac士io！｝of　retained　austeni重e．　Thus，　Cu　can　be　used

as　a　beneficial　tramp　elemen重in　considering

recyclability　of　steels．

Re艶re甑ces

玉）K．LSugimoto，　N．　Ushi，　M．　Kobayashi，　a簸d　S．

　　　1．Hashirnoto：2皿」．肋’（～ア．，32，玉3H（1992）。

2）K．LSugimoto，　N．　Ushi，　M．　Kobayashi，　and　S．

　　　LHashimoto：。娩1o〃．　Z卜αη3．オ，23A，3085

　　　（1992）。

3）｝1．C．　Chen，　H．　Era，　and　M．　Shlmizu：娩’α〃．

　　　乃αη5．ノ4，20A，437（1989）．

4）S．K．　Kl搬，　H．　C．　Shin，　J，　H．　Chung，　and　Y　W．

一226一



Struc加re　Formation　of　Continuously　Cast

O．1maSS％CSteel　With　High　PhOSphOrU．S

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　N．Yoshida　and　K．Nagai

Materials　Crea宅io捻Research　Gro聡p，　Nationa重Institじte　fbr　Ma重erials　Science，　Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　O．Umezawa

　　　　　　　　Departme聡t　ofMechanical　Engi熱eering　and　Materials　Science，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Ybkohama　National　Un圭versity，　Japan

且．　豆服t『o｛彊腿。重且（》踊

　　　Phosphorus，見ls　olle　of　the　m句or　impur嚢ies　restric重ed　ia　steel　making，　since　high　P

causes　low　toug㎞ess　and　poo罫weldabi翫y．　Grain　refining　by重he㎜o－mechaaical　treatmen重

improves　both　streng重h　and重oughness［1］and　it　may　suppress重he　harmf滅ef驚cts　of　P．　In　the

present　s重udy，　macro－and　micro－struc重ures　of　con重inuously　cast（CC）100　mm　thick　slab　of

O．1mass％Csteels　wi重h　various　P　conte陰ts　have　beea　characterlzed　and　discussed　i熱te㎜s　of

重heγgrain　gτow塩and　theαstRlcture　fb㎜ation　on　cooling　fb童the　as－cas重ma重erials　f｝om重he

viewpoin重ofthe　f琶brica重io登of伽e罫micros重ructures．

2。　Ex群eガ量㎜e醜訟甕

　　　Carbon　content　of　the　s重eels　tested　in重he　present　study　was　O．10mass％and重he　P　content

ranged　betwee熱0．OI　and　O．20　mass％，　i．e．0．01E　O．10P　and　O．20P（Table　1）．　Slabs　w鈍h　a

thic㎞ess　of　100mm　were　produced　with　a　Iaboratory－scale　co鍛重inuous　cas重er　at　Sumitomo

Me重al　IRdus鋤ies　Ltd．／Coq）orate　R＆D　Labs，　Hasaki（Table　2）．　Both　macroscopic　and

micfoscopic　structures　of重he　slabs　were　observed．　Microscopic　segrega重lon　maps　of　solutes

fbr　the　slabs　at　a　qua質er　thic㎞ess　were　exa曲1ed　by　EPMA．　Based　on　the　segrega£ion　map，　a

local　e磯ui薮brium　ca至culatio難was　made重。　evalua重e　the　stability　of　theδandγphases．

Thermo－chemical　calcula£io陰w紬amulti－compone虚sys重em　da重abase［2］was　a茎so　apPlied　to

the　equilibri“m　conditlon　of重he　Fe－P－Mn　pseudo－ternary　systems．

3。　Res腰口重s認翻d｛目凹s¢朋ss亘。翻

（1）Structure　of　cast　slabs

　　　The　colu㎜ar　s撫cture　prevails宅hτoBgh　the　thic㎞ess　in　aU　the　steels．　In　the　O．10R　the

Table　1。 The　chemical　compositions　oず重est

S重eelS（maSS％）．

A醇
ノ

PO』0ラb（
（

C Si M昌 P S

0．10 0．17　　0．60　　0．0窪～0．20　0．003

TaUe　2．　CastiRg　condi重io絢s．
ゆ

　　　　Mel電　　　　　　　2．5塗on

S｛ze　of　slab　窪00　mmT×800　mmw×3mL

Cas重ing　vebci重y　　O．8～1．O　mlm痢 　10　　　　　　20　　　　　　30　　　　　　40

　　　Dis之ance　from　sur奮ace，　X／mm

Fig．1　PriOrγgra納StrUC加re　at　114重hiCkReSS

　　　　of　CC　slab：（a）0．01Pand（b）0．10P．
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priorγgrain　size　is　smaller　thamhat　hl　the　O・01P　as

shown　in　Fig．1．The　priorγgrain　size　Dγ㎞the　s磯uare

conversion　and　the　primary　dendrite　a㎜spacing　S　I　at

the　qua託er　thic㎞ess　are　show陰in　Fig。2．　Dγfbr　O．1OP

and　O．20P　is　smaller　than　O．8　mm，　although　tha重fbr

the　O．0重P量s　about　1．6　mm。　On　the　co飢rary，　Sl　is

about　O．3mm　fbr　alhhe　steels．　The　coarseness　number

Dγ2／S12，　the　ratio　of　powefedγgfaill　size　to　powered

primary　dendri重e　arm　spaci巖g，　fbr　O．10P　a鍛d　O．20P　is

afi費h　of　that　fbr　O．01R　Thus重he　P　addition　preven重s

γ一grain丘om　coarse磁9．

　　　　The　P　a（ldition　also　dramatically　changes重he

α一grain　s重ructuτe．　The　globularαgrains　in重he　priorγ

grai皿afe　de重ec重ed　in　the　s韮abs　fbr　O．10P　and　O．20P

（2）S宅abihza重ion　ofδ一fbrrite

　　　Figure　3　shows　重he　distribution　of　r喝or
segregati難g　solu重es，　P　and　Mn，　at　the　qua震er重hic㎞ess

and　the　contour　ll難es　of綻ansfbrrnatio鷹empeτa籔res，

Ae4（δ／γ）and　Ae3（γ／oし），勧the　Fe－0．10C－0．15Si－P－

M盤sys重em．　The　maximum　P　conce嘘atio簸is　over　O．2

醗ass％貴）r　O．10P　and　over　O．4　mass％fbr　O．20P．　The

high　P　concentfatio熱stabi薮zes　theδ一phase　and

decreases　the　f濾sh　　宅emperature　　of　毛he
δ／γtransfbrmation．　He簸ce，　the　remai鍛勧gδ一phase

may　pi鍛theγ一grain　bo膿dary　migration　in癒e
ter籔perature　ra籍ge　ofrapid　grow窒h　ofγ一grai簸．

　　　The　P　　seg罫ega重ion　also　a£艶cts　癒e　γ／（x

鍾aRsf～）r難ユa重ion．　The　P　co薮cen重ration　also　increases　the

A3宅empera宅ure◎r戯ainsδphase（dashed　c圭rcles　fbr

O，20P勧Fig．3）．　Re愈ai膿edδin　theγ一grain　may　be　a

predO曲ant　Site欺γ／αt罫a簸S飴matlO丑．　ThUS重he

9韮obular　α一gra勧　may　originate　倉om　the　retained

δ一phase．

堪。　c⑪醜。置麗s量⑪魏s

　　　The　additio熱of　P　decreases　theγgrain　size　and

changes　theα一grai簸st罫ucture．　Hence，　P　brings　abo磁a

fiae　solidificatio陰st：ruc加re　in　O．1mass％Csteels．

R¢網田㊧霞。㊧s

田　　丁．Hana撮ura，　T．　Yamashita，　0．Umezawa，

S．Torizuka　a且d　K．Nagai：　Proc．　In重e！㌦　Sympo．　on

Ultrafhe　Grahled　S重eels，　Fukuok：a，　ISIJ（2001），

pp．228－231。

［2】B．Jansson，　MSchalh｝，　MSellby　and　B．Sundman：

Proc．　2nd　Inte凱　Sympo．　Computer　Sofセware　in

Chemical　and　Ex重ractive　Metallurgy，　ed．　by　C．W．Bale

and　G．A．lroBs，　The　Mat　Soc．　of　CIM（1993），

pp57－71．
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　　　　　Microstructural　change　by　heavy　deformation

after　reheating　fbr　cast　slabs　of　O．lmass％carbon　steel
　　　　　　　　　　　　　　　T．Yamashita，　S．Torizuka，　and　KNagai

　　　　　　　　　　Materials　Creation　Research　Group，　NMS，　Japan

1．Introduction
Austenite　structure　prior　to　the㎜o－mechanical　processing　can　be　class而ed　into　three

categories．　Type　l　is　the　as－cast　structure　observed　in　slabs（Fig．1（a））．　This　structure　has

coarse　and　elongated　austenite　grains　with　macro－and　micro－segregations．　Type　2　is　the

reheated　cast　structure　observed　in　reheated　slabs（Fig．1（b））．　The　austenite　grains　are　refined

and　equiaxed　with　micro－segregation．　Type　3　is　the　hot－rolled　and　reheated　structure　observed

in　hot－rolled　pla：tes（Fig．1（c））．　The　austenite　grains　are　small　and　equiaxed　with　little

segregation．　Tohzuka．　et　al．　previously　reported　that行ne　fbrhte　grain　s廿uctures　could　be

obtained　by　a　heavy　de鉛㎜ation　even丘om　the　coarse　austenite　grains鉛r　the　Type　3
structure［II．　It　is　worthwhile　to　investigate　whether　a　similar　method　is　applicable　fbr　the　Type

2structure　to　establish　an　ideal　rolling　Process　fbr　the　cast　slabs．

㈲ Type】

ピ

・P｝

㈲ Type　2

訓
薦
、
淵

を
　
ト
コ

肇
．

（q
Type　3 》、

Fig．　l　Three　kinds　of　austenite　grain　structures：（a）as－cast　slab，（b）cast　and　reheated　slab

（c）hot　rolled　and　reheated　plate．πR）p　l　Schematics，　Bottom：1ight　micrographs．

2．Experimental
　　The　chemical　composition　of　the　as－cast　steel　with　a　Type　2　stmcture，　HPHl，　is　listed　in

Table　l．　Specimens　with　a　thic㎞ess　of　l2mm，　a　width　of　l　5㎜and　a　len瑛h　of　16mm　were

soaked　fbr　60s　at　l223K　or　1473K．　The　austenite　grain　size　was　20μm　and　200μm，

respectively　Then，　they　were　compressed　by　a　pair　of　anvils　at　1093K　in　theγre錘on．　The

specimens　were　compressed丘om　12　to　3mm　in　thic㎞ess（75％in　nominal　reduction）at　a

nominal　strain　rate　of　10／s　and　then　cooled　at　10K／s．　The　compression　direction　was　parallel

to　the　gro帆h　direction　of　the　primary　dendrite　a㎜s．

Table　1．　Chemical　compositions　of　the　steels　used（mass％）．

C Si Mn P S

HPH　1 0」1 0．16 0．58 0．Ol 0，003
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3．Resu1的
　　Figure　2　indicates　the　change　of　the

fbrrite　grain　size　by　the　strain．　V祠ben　the

austenite　grain　size　is　small，20μm，　the　fine

色rrite　grain　size　that　is　smaller　than　5μm

can　be　obtained　within　the　strain　range

investigated　fbr　the　Type　2　structure　as　well

as　fbr　the　Type　30ne．　When　the　austenite

grain　size　is　large，300μm，　the　fもrrite　grain

size　becomes　smaUer　with　an　increase　in

the　strain　and　reaches　5μln　at　the　heaviest

strain．

　　Fjgure　3　represents　a　variation　of　the

fbrrite　grain　structure　of　the　HPHl　steel、

Vのhen　the　austenite　grain　size　is　large，　the

Widmansta廿en艶rrites　fb㎜clearly　but
disappear　at　the　heaviest　strain．　On　the

other　hand　no　Widmanstatten　fヒrrite　fbmls
　　　　　　　　つ

when　the　austenite　grain　size　is　smaIl．

Eventually　the　fine－grained　polygonal
fb皿ite　structure　fbrms　regardless　of　the

austenite　grain　size　at　the　heaviest　strain．

［E
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⊂
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（）　HPH1，d　＝20⑪μm　（Tソpe　2）

　　　　　ソ
●　HPH1，　d　＝20起m　（Type　2）
　　　　　　ヤ
X　SM490，　d　＝17μm（Type　3）
　　　　　　　v

1 2

Strain

3 4　5

Fig．2　Relationship　between　compression

s廿a㎞and色rr並e　gra㎞sセe（de飴㎜ed

temperature：1093K），

W6　can　conclude　that　the丘ne免rrite　grain　s㎞cture　can　be　obtained　by　a　heavy　de角㎜ahon

負）rthe　Type　2　structure　as　well　as　fbr　the　Type　30ne．

ヨ
ぎ
N
1
1

日
ゴ
O
O
ぺ
1
1

　　　　　　　　　　　　　，野㌧贈

や

蝋霧写，
醤

ε・＝0．8

灘
鵜
艶
’

‘
爲

ε濡2．1 ε篇3．5

Fig．3　Variation　of蝕rite　structure　by　strain（ε）丘）r　two　a皿stenite　grai皿stzes＠）in　HPH　l　steel．

Sp㏄㎞ens　were　oompressed　by　the　given　str加n　at　1093K　at　a　strain　rate　of　l　O／s　and　then　Gooled　at

lOK／s．

Refbrences

［1］　S．Torizuka　and　KNagai：CAMP－ISIJ，14（2001），　pp．402－405．
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　　Rese繍rcぬ澱駿磁夏》eve藍⑪憂瀕舳e臨盆⑪奮New　Ho電一D璽rect　R⑪蓋賊期悪P測⑪ce器

K．Yamamoto（1），　R．Hashimoto（1），　H。Furumo£o（1），H。Nak興l　ima（玉），　H．Takataniωand

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H．Tsukamoto（2）

（1）Mitsubishi　Heavy　Industries，　Ltd．　Hiroshima　R＆D　ce簸ter，　Japan

　　　　　　　　　　　　（2）Ryomei　Engineeri鍛g　Co．　Ltd．，　Japan

Sy鵬p露．
In重he　s重eel　making　industry，重he　reductio難of　the　energy　consumptio鍛an（i　CO2　emission　are

requ云red．　The　amount　of　recyded　steel　scrap　is　increas癒g　as　show籍i簸Fig．1ξ玉】．　The重hin　slab

CC（continuous　cas円田9）process　as　well　as　the　e夏ectric　fhmace　process　is　also　increasing

because　of玉ow　energy　consumption　as　shown　in　Fig．2［2｝．　Furthe㎜ore，　the　strip　CC　process，

which　can　produce　thin　strips　of　several　mm，　thickness　directly　f士om　molten　steel，　has　s重ar亡ed

commercial　operations　fbr　s重al盆1ess　steels£31．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Alterna樋ve
1400、
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800　．
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曹
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ｹ
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。
刷
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譲
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騰
繍
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　　　　sca「p

懸：i謡温、
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　　　　　　　　　　　　o
　　　　　　　　　　　　　ユが　　ユ　　む　　ユ　　　　　　　　コげ　　　

Fig．　I　World　steel　production　by　type　and　so雛rce　ofiron　u難its．（1910－2020）［1】

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　process　　　fW轟品co　prOCOSS

　　　　　　The　comparison　of　energy　co無sump重io熱between　the　conventio薮al　process　and　theFig．2

　　　　eleC癒C釦maCe　pr・CeSS［2］

The　thi鍛sIab　CC91　process　which　consis重s　ofathin　sIab　CC，　a　t継｝el　fhmace，　rolling　miIIs，

cooli簸g　equipments鋤d　a　coiler　is　compac重process　and　low－energy　consumption　process．

Cast　thin　slabs　are　ho重一charged　in　a　tu㎜e蓋長㎜ace　and　directly　rolled．　The　prof11es　of　ro難ed

sheets　are　accurate玉y　controlled　by　pair　cross　mills［5］．

The　s重rip　CC　process　as　shown　in　Fig．3is　more　compact，　and　its　energy　consumμion　and

CO2　emission　are　lower　than　those　of　conventional　processes．　The　strip　cas重ing　has　a

characteristic　ofrapid　solidi5cation，　which　can　disperse　impurities　such　as　Cu　as　an　influence
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ofhot　brittleness　in　steel　scrap．　The　strip　CC　process　is　expected　to　be　a　process　fbr　thin　strips

produced　fヒom　steel　scrap　with　a　high　content　of　Cu　without　hot　brittleness，　owi猛g　to　the

rapid　solldi丘cation　and重he　ho重一direct　rolling　process　w短ch　does　not　need　long　time最）r

heating．　The　tτail　strip　casting　fbr　the　O。1％C　carbon　s重eel　including　O．3％Cu　which　sim疑1ates

stee茎scrap　was　conducted　by　using　the　test　machine　of　600斑m　wide　drums．　The　stable

casting　has　been　achieved　in　that　steel　without　surface　cracks．　The　strip　has　su飯cien重

mechanical　propert｛es　fbr　the　standard　of　JIS－SS400（hot　rolled　sheet），　and　its　strength　can

be　controlled　by　rolli鍛g　conditions．

Mo圭もen　steel　scrap

trエ　caste

饗懲＿。＿．

Fig．3

　　　　　　　　　　　　　　軸護

　　　　　　　　　　　　　　ら　　

　　　　　　　　簸緊　　　　　．、

　』褐{　……欝難
　　　　　　　　ross　ro　m三

　　The　strip　CC　process．

The　large－angled　cross　rolling　is　an　ef琵ctive　tech熱iq縫e衰）r　controlli簸g　microstr雛cture　and

properties　of　rolled　produc重s　by　applying　shear　defbrmation　alo簸g癒e　width　directio鶏as

shown　in　Fig．4司．1重is　expected　to　be　ef琵ctive　fbr　fine　grained　s紀el　by　shear　strain　a箔d　fbr

co簸trol　the　decrease　ofthe　absorbed　energy　and　the　anisotτopy　offb㎜abili重y　by　changing　the

text雛re．
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［1】Seminar　on　Stee1王ndustry　and　Recychng，　D樵sseldor£24－27　April（1995），　source：XISI
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Microstructure　Control　in　Near－Net　Fabrication　Process

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　K．Nagai

　　　　　　Materials　Creation　Research　Gro疑p，　NIMS，　Japan

丑．臨ck霧ro囎雌

In　the　present　Japa難the　electric　steel　occupies　30％and　more　in　the　total　stee1　production．

Es毛imation　on　the　fUture　amoun毛of　the　scrap　says　a　graduah鍛crease　in宅his　century．　On　the

other　ha鍛d，　the　populatio無tums　to　decrease　after　around　2015　and　the欝he　domest韮。　steel

needs　will　decrease　with　a　decrease　i簸the　populat童。登．　Eve難tuaUy　the　scrap　wiU　amount　to

the　domestic無eeds　be最）re　the㎡ddle　of　this　ce濃tury．　1鍛this　sense　a　feso嫉rce　ckcula£麺g

society　of　s£ee茎is　the　inevitable　one　i蓋｝the　near　fUture　Japan．　G韮obal　environmen毛al　issue　or

significant　reduction　in　green　house　gas　emission　is　another　key　point　fbf　our　sustainability．

Steel　industry　is　responsible　fbr　about　30％in　tl｝e　total　CO2　emission　in∫apaR．　As　one　the

vital　limitatio難s　Japan　has　very　scare　space　fbr　la鍛dfills　i鍛her　territory．　Hence，毛he　marked

redUCtiO無in　i難dUStrial　WaSteS　iS　a．ISO　Vitally　reqUired．　FOr　OUr　SUrViVal　the　Sted　fabriCa毛iOn

must　a（勤ust　itself　properly　to　these　co㎡ng　ch℃umstances．　OI｝e　of　the　rnajor　concer塗s　is

ma毛erial　design　fbr　recyclabihty　and　a塗other　is　steel　processing　based　scrap．

2．1博e盆r・醸勧翌’藍。証孟onμocesses藍聡s匙ee翌

Compared　with　the　current　oxygen　stee玉μocessing，　so－called　neat一簸et　processes　have　so無e

adva凱ages　from　the　viewpoints　of　env鼓’onmental　issues。　Among　the　near－net　processes，

thi簸一slab　casting　and　strip　casting　are　pro面si簸g　ones，　since　their　estirnated　CO2　e㎡ssion　per

unit　steel　weight　is　about　a負fth　that　in　the　oxygen　steel　process．　A鍛d　fbr出er£he　layout　size

and　the　investment　cos£is　very　much　smaHer．　This　is　also　favorable　R）r　smalI－scale　and

scattered　works倉om　an　ideal　design　of　ef儀cient，　ecological，　a塗d　economical　recycle　system

network　in　Japan．　So　far　scrap　steels，　or　stee玉s　from　scrap，　are　infbrior　to　the　oxygen　steels

in　terms　of　theh’properties．　In　the　near－aet　processes，　to　coI｝trol　the辻propelties　at　the　high

level三s　the　hottest　cha匪1enge　in　the　development．　In　other　words，　microstructure　control　fbr

high　perfbrmaRce　is　the　mai註vector　iR　R＆D．

3．M嚢。κos豊r賦伽re　co麟ol

Microstructure　control　has　belo簸ged　to　solid－state　scientists　or　downstream　engineers恥r　lo簸g

time．　Tra獄sfbrmation，　recrystallization，　and　precipitation　are　major　fields　in　the

microstructure　control　fbr　desh’ed　strength　a簸d　ductility．　題clusions　are　a玉so　importa撹to

control　some　ffacture　problems．　People　used　to　を）elieve　the　repetitio鍛　of’Y／α　and　α／γ

trans負）rmations　is　the　necessity負）r　be毛ter　properties　of　steels．　Although　whether　this　is　not

true　has　not　yet　been　cla1’ified　thoroughly，　continuous　cast（CC）products　have　show簸good

perfbrmance　and　then　the　CC　process　replaced　the　precedent　process．　Combined　with

thermo－mechanical　controlled　process童ng（TMCP），　so－called　continuous　processing　built　up

and　ruled　its　kingdom　A食er　decades，　Rew　demands　have　arisen　fbr　better　per食）rma鍛ce　even

fbr　the　CC　products．　The　engineers　have　begun　to　look　into　the　solidification　control　fbr£his

purpose沁one　side　and　now　pay　atten毛ion　on　rnuch　more　sophisticated　TMCP　technology　in

the　other　side．　The　keyword　is　agai薮microstruc加re　con毛roL　Tiny　compound　co凱rol，　f三ner

soli（iified　struc£ure　control，　a鍛d　ultra　ref1無ed　grain　structure　fabrication　are　new　key

tec㎞010gies．

4．U髭豊r麟簸e　refi簸e腿e鵬。餓｝rr重重e　gr農蓋聡

Ultrafine　refinemen£of　fbrrite　grains　has　been　aimed　at　worldwide　in　rece2t　years．　As　one　of

such　the　national　projects，　NIMS　has　pe最brmed　the　ULTRA　STEEL　project．　In　the盒rst

負ve－year－p呵ect，　NIMS　produced　ln　a　laboratory　scale　a　18㎜thick　a陰d　20　m　long　bar　and
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a12㎜thick，60㎜wide　and　2　m　plate　with　a血ll　of飴rrite　grains　ofO．5μm　in　diameteL

With　the　lean　and　recyclable　chemical　compositions，　the　strength　is　doubled　and　the

toug㎞ess　markedly　improved．　A　week　point　of　the　ultra且ne－grained　steel，　a　poor　ductility，

is　basically　overcome　with　a　fine　dispersion　of　cementites，　Thus，　this　is　very　promising負）r

basis　of　the　resource　circulating　society．　In　the　next　step，　the　idea　should　be　built　in　the　new

TMCP　processing．

5．Rapid　sohdification

An　advantage　in　the　near－net　shape　casting　is　rapid　solidification　to　bring　about　finer

solidified　structures．　In　addition，　there　must　be　unveiled　possibilities　in　low　temperature

liquid　steel　in　terms　of　the　existence　and　the　utilization　of　some　unknown　compounds．

However，　basic　understanding　about　the　effect　of　cooling　rate　on　solidified　structure　and

fUrther　phenomena　likeδ／γtrans長）rmation　is　quite　insuf且cient．　And　fhrther　steel　scrap

includes　many　kinds　ofimpurities．　Wb　should　know　how　those　impurities　behave　and　af色ct　in

the　process．　In　our　project，　we　have　studied　the　microstructural　control　and　improvement　of

mechanical　properties且〕r　low－grade　steels　containing　R　Cu，　etc．　The　impurities　are　not　only

elements　which　are　highly　effbctive　in　solid　solution　or　precipitation　strengthening，　but　are

also　elements　that　affbct　the　transR）rmation　structure　due　to　theh’segregation．　For　example，

concentrated　P　in　the　final　solidification　regime　stabilizes　theδ一fbrrite　and　decreases　the

temperature　fbr　completing　the　trans負）rmation　into　aγsingle　phase．　Hence，　the　pinning　efR）ct

of　theδ一面rrite　on　theγ一grain　boundary　migration　must　be　kept　in　the　temperature　range　of

rapidγgrain　growth．

6．Attempts　fbr　advanced　thermo・mechanical　pmcessing
A（巧ustment　and　control　of　the　chemical　potential　of　liquid　steel　with　high　impurities，

refinement　of　rapidly　solidified　structure　by　the　aid　of　impurity　segregation　andδ一fbrrite，　and

fUrther　attempts　are　due　to　investigate　in　our　prcject．　In　the　final　stage　of　the　processing，

TMCP　is　again　the　issue　to　utilize．　However，　normally　the　cast　thickness　is　too　small　to　be

insufficient　to　high　reduction　necessary　fbr　fine　microstructure　control．　Therefbre，　novel

ideas　to　make　use　of　the　TMCP　most　ef5ciently　are　needed．　As　one　of　the　new　ideas　we　are

pursuing　the　multidirectional　deR）rmation丘）r　controlling　the　texture　of　the　rolled　products．

Or　we　can　introduce　more　plastic　strain　at　a　given　reduction　in　the　plate　thickness．　After　a

series　of　fUndamental　studies，　we　intend　to　build　up　a　combined　new　process　of　rapid

solidification　and　plastic　defbrmation　as　a　tool最）r　ef且cient　and　powerfUl　microstructure

control．

Fig．　Strip　Caster（1efD　and　Cross　Roller（right）．
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Ef罫ec重of　Di£fUsi◎n　of｛100｝Parallel　to重he　ND　Plane　by　Cross　Ro夏1

　　　　　　　　　　　◎nthe　Charpy　Impact　Properties　in　Low　Carbo薮Steels　　Rolling

T．Hanamura，　S．Torizuka　and　K　Nagai

National　Institute　fbr　Materials　Scie且ce

1．Introduction　In　theαandγtwo　phase　region　rolling負）r　low　carbo難steels，｛100｝重extures

have　been㎞own　to　fb㎜，　leading重。　a　higher含eque陰cy　of　separatio面ac㎞・e　and　a　decrease　of

重he　upper　shelf　energy　h｝the　Chaq）y㎞pact　tests［1］．　Ifthe｛100｝texa夏e　is　difilsed，血e　Chalpy

impacやroperties　are　expected　to　change（セas重ically．　There　is　a　possibili敬重hat　cross　roll　roll垣9

can　create　shear　de倉）】㎜a£ioa　horセ：onta豆豆y　pe璽）endicular　to　the　ro11㎞g　d辻ec重ion．　It　has　also　been

examined　that　the　shear　h霊roduced　in　a　cross　roll　ro11加g　can　develop　tex加res　dif艶ren£ffom　those

produced　by　co簸ventional　roll並g［21．　Theref～）re，血面s　study，　cross　roU　rolling　is　applied宅。　Iow

carbon　steels　w泌the　aim　of　dif魚sh｝g　the｛100｝tex餅e，　and　the　ef驚ct　of｛100｝texture　di飾sion

on　thek　mechanica夏properties　is　exam血ed．

2塑　　Low　c盆rbon　steel　samples（0．15w℃．％C－1．5wt％Mn－0．3w£．％Si）with　a　width

of　55㎜，　a重hic㎞ess　of　50㎜，　and　a　le卿h　of　300㎜were㎜eale曲r　30撫t　1173K　and

the陰multi－pass　rolled　in　a　reverse　m㎜er　at　1023K　to　l　Omm　thic㎞ess　at　dif驚rent　cross　angles，

加cludhlg　O，5孤d　l　O　degτees．　The　co賎ventional　X－ray　dif丘action給。㎞ique　with　a　Cu－Kα

radiation　was　used　to　meas嫁re｛100｝and｛110｝pole　figures．　Charpy　impac重tests魚the

tempera加re　range　between　78K　and　373Kwere　also　conducted．

3．Resu夏ts　The　whole　view　of　the　cross　rolholling　miU　with　its　cross　angle　set　a重10　degrees　is

shown　ln　Fig．1．　Both㎞er　housings　of　upper　and　lower　rolls　rotate　oppositely　to　make　two　rolls

crossed．　The　prefヒrred　orientation　in　the｛玉00｝pole　figure　is　deterrnined　to　be　predom㎞antly

｛100｝parallel　to　the　ND　plane，　and　its血tensity　decreases　with　an血crease血the　cross　angle，　as

shown　h｝Fig．2．　This　means　tha重the｛100｝texture　is　di飾sed　by　increasing　the　cross　angle．

The　Charpy㎞pact　test　was　conducted　on　each　sample，　and重he　DBTT魚the　impact　absorption

energy　was　f～）㎜d　to　shift　to　lower　temperatures　by　more　than　50　K　when　rolled　at　the　cross　angle

of　5　degrees　as　shown　in　Fig．3．　The　lowest　temperature　at　which　the　sample　shows　an　upper

shelf　energy　of　higher重han　250J　is　decreased　fヒom　248K　to　198K　by　cross　roll　roUing。　The

倉equency　of　separation　is　remarkably　supPressed　by　cross　rolholling．

Re琵rences

1）S．Matsuda，　YKawashima，　S．Sekiguchi，　and　M．Ok㎜oto：艶な厩。施goηθVbL68，（1982），435．

2）T．Hanam鵬T．Higuchi，　T．Yamashita，0．Umezawa，　T．Inoue，　S∴R）ri別ka　and　K，Nagai：

CAMP－ISIJ　Vbl．13（2000）1254．
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Fig．1：Cross　roll　rolling　mill　with　the　cross　angle　set　at　10degrees．
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Fig．2：｛100｝pole痂gures　for　low　carbon　steels　cross－ro11　rolled　at　cross　angIes　of　O，5

and　10degrees．
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Ef6ect　of　Microstructure　on　the　Yield　Ratio　and

　　　　　　　　　　Low　Temperature　Toughness　of　API　Steels

　　　　　　　S．G．　Kim＊，　Y　M．　Kim，　S．　Lee，　Y　J．　Lim＊＊and　N．　J．　Kim

Department　of　Materials　Science　and　Engineering　and　Center　fbr　Advanced　Aerospace

　　Materials，　Pohang　University　of　Science　and　Tec㎞ology，　Pohang　790－784，　Korea

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＊POSLab，　Gwangyang，　Korea

　　　　　　　　　　＊＊Quality　Tec㎞ology　Dept．　PoSco，　Pohang，790－360　Korea

1．　Introduction

In　recent　years，　there　have　been　increasing　demands　br　high－per艶㎜ance　linepipe　steels

which　have　not　only　high　strength　but　also　good　low　temperature　toug㎞ess．　It　is　also　required

fbr　the　steels　to　have　low　yield　ratio．　Moreover，　the　improvement　in　strength　should　not

impair　the　weldability　and　resistance　to　enviro㎜ent　degrad飢ion，　especially　HIC．　The　basic

difficulty　in　optimizing　these　properties　comes　ffom　the　fact　they　are　often　inversely

correlated，　i．e．　an　increase　in　the　strength　is　achieved　at　the　expense　of　the　yield　ratio　and

toug㎞ess，　and　vice　versa．　Therefbre　to　develop　the　high　perfb㎜ance　API　steels，　the

individual　effbct　of　microstructural　fbatures　on　these　properties　should　be　clearly　elucidated．

The　obj　ective　ofthe　present　study　is　to　elucidate　the　ef〔bcts　of　microstructural　fbatures　on　the

yield　ratio　and　toughness　ofhigh　strength　API　steels．

2．Resu皿ts＆Discussion
Several　alloy　systems　with　dif驚rent　microstructures，　i．e．　fbrritic－pearlitic　steels，　fbrritic　steels

with　acicular　fbrrite　as　2nd　phase，　acicular　fbrritic／bainitic　steels　with　fbrrite　as　2nd　phase，　and

釦lly　acicular　fbrritic／bainitic　steels，　have　been　manufactured　by　modifンing　the　alloy

compositions　as　shown　in　Fig．1．

Fig．1．Optical　microstructures；a）fbrrite－pearlite，　b）fbrrite－acicular　fbrrite，　c）acicular　fbrrite－

fbrrite，　and　d）acicular　fbrrite．

It　shows　that，　in　general，　the　fbrrite　base　steels　should　have　fbrrite　grain　size　smaller　than　10

μmto　have　acceptable　yield　strength　lmd　low　temperature　toug㎞ess．　However，　reducing　the

fbrrite　grain　size　increase　the　yield　ratio　in　the　fbrrite　base　steels．　The　yield　strength　ofthe

琵rrite　base　steels　can　be　increased（above　X－80　grade）by　the　introduction　of　acicular　fbrrite

as　a　second　phase．　But　these　steels　have　yield　ratio　higher　than　85％，　which　is　not　acceptable．

However，　modification　of　matrix　ffom　fbrrite　to　acicular　fbrrite　results　in　improvements　in

both　yield　strength　and　yield　ratio．　This　is　mainly　due　to　the　abundance　of　mobile　dislocations

in　acicular　fbrritic　structure．　However，　fUlly　acicular　fbrritic　steels　have　worse　low

temperature　toughness（i．e．，　higher　DBTT）than　the　other　types　of　steels．　It　has　been　sho㎜

that　the　low　temperature　toug㎞ess　of　acicular色rrite　steels　can　be　improved　by　the
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introduction　of　polygonal　fbrrite　as　a　second　phase．　This　is　mainly　due　to　the　ref玉nement　of

effbctive　grain　size　by重he　introduction　of　second　phases．

It　has　also　been　shown　that重he　yield　ratio　is　largely　dependent　on　the　work　hardeni貧g　rate，

which　is　also　dependent　on　the騰icrostruc宅ure．　Stress－strain　behavior　of　s重eels　has　been

analyzed　by　using　the　Holloman　equatlon　and　the　modified　Swif㌃equation．　It　has　been　shown

重ha重the｝｛olloma賑equa毛ion　cannot　describe　the　stress－strain　behavior　of　steels　since　it

u鍛dαes重imates重he　streng毛h　at　low　strai1隆1evels．　However，　the　Swi負equa重ion　can　adequately

descrlbe　the　s重ress－strain　behavior　of　steels　a簸d　the　relationship　between重he　y童eld　ratio　and

work　hardening　exponent　has　been　derived　using　as　fk）llows；

　　　　3

γR識ユ瓢
　　　　3、

（わ＋1・G＋・，））㌔xp（陪わ）

（1÷εア） ！vN

where　b　is重he　additive　strain　constant，　ey　is　the　engineering　strain　at　yield　streng重h（usually

O．002），and　N　is　the　work　hardening　expone薮重．

The薮鍛ear　rela重圭onship　has　been　established　be重ween　l鼓（σ）and至n（εp＋b）by　setting　the

appropriate　values　of　b　fbr　each　type　of　microstruc勧re．　The　values　of　b　range倉。搬0．002　to

O．03，dependi簸g　on　the　microstructure　w嚢h　the　lowest　value　of　b　associated　with　heavily

disloca重ed　structure．　Fig．2shows　the　rela重ionship　between　the　y圭eld　ra重io　a職d　work　hardening

exponent　of　various　steels．　The　experimental　results　agree　well　wi重h　the　resじlts　calculated

usi獄g　the　above　equation．1重shows重hat重he　f奄rri重e　base　steels　have茎arger　work　hardening

exponents重han　the　acicular　fbrrite　or　bainite　base　s重eels．　Increasing重he　fbrrite　grain　size

increases　the　work　hardening　exponent　of　the　fbrri重e　base　steels，重hereby　decreasing　the　yield

ra重io．　In　the　case　of　acicular　fヒrrite　or　bainite　base　stee隻s，　increasing　the　volume　ffaction　of

soft　second　phase　of　po藁ygonal　fbrri重e　increases　the　work　hardening　exponents，　resu1重ing　in　a

decrease　in　yie至d　ratio．
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the　deve至opment　of　high　perfb㎜ance

API　steels　can　be　suggested．　Acicu夏ar

fbrrite　or　bainite　base　steels　have　the

advan重age　of　higher　yield　strength　and

lower　yie至d　ratio　over　fbrri重e　base　steels．

The　problem　of　poor　low　temperature

toughness　of　these　aciculεぼ　f6r∫ite　or

bainite　base　steels　can　be　overcome　by

the　introduction　of　polygonal　fbrrite　a．s

second　phase，　which　reduces　the
ej艶C重ive　grain　size．

0．05

　　　　　　　　　　　　Work　hardenlng　exponent㈹

Fig．2．　Relationship　between　yield　ratio　and　work

　　　hardening　exponent　of　various　steels．
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1．亙ntroduct韮on

Rece虚research　on　the　next　generation　of　structural　steels　has　remphasized　the　improvement

of　properties　through　the　co盛rol　of　grain　size．　Grain　refinement　is　used　to　increase　strength

via　the　Hall－Petch　relation，　lower　the　ductile－brittle　transition　by　increasing　resistance　to

transgranular　cleavage，　and　reduce　suscep£ibility　to　hydrogen　embrittlement　by　minimizing

i簸terfacial　fracture　along　grain　or　la£h　boundaries［1］．

To　utilize　grain　refinement　effbctively　it　is　importa瓶to　understa簸d　the　meaning　of　the“grain

size”and　its　connection　to　the　measurable　featu1幡es　of　the　microstructure．　Mechanistic

analysis　suggests　that，　in　fact，　the　ef｛「ective　grain　size　has　a　difflerent　meaning　for　strength，

cleavage　fracture　and　hydroge蟹esistance．　Moreover，　the　co難nection　between　the　effec覧ive

grain　size　and　the　appearance　of　the　microstructure　depends　on　whether　the　microstructure　is

obtained　by　coherent　or　incoherent　tra難sformation　frorn　the　parent　austenite．　The　present

paper　conce熱trates　on芝he　nature　and　consequer［ces　of　coherent　transforl丑ations．

2．　Discuss藍on　and《：ondusions

至tis　well　klnown　that　the　martensitic　transformation　ir茎steehs　crystallographically　coherent：

the　martensite　product　has　either　a　Kur（塊mov－Sachs（KS）or　a　Nishiyama－Wasserman（NW）

relation　to　the　parent　austenite．　However，　recent　research　has　shown　that　diffusional

transformations　are　often　coherent　as　welL　Bo嶺the　ferrite　produced　on　cool魚g　deformed

austenite［2－41　an（i　the　acicuiar　fen’ite　nudeated　on　indusion　partides　can　be　coherent［4」．

Acohere航transforlnation　from　austenite　to　ferrite（or　martensite）can　be　regarded　as　the　sum

of宅wo　sequential　crystallo経．aphic　changes．　First，　the　fcc　austenite　is　deformed　by　the

tetragonal“Bain　strain”to　transform　it　into　bcc　fen弓ite．　The　tetragonal　axis　of　the　Bain　strain

is　one　of　the　three＜100＞cube　directions　in　austenite．］目：ence　there　are　three　distinct‘‘Bain”

variants　of　the　product　fe瞭e．　The　second　step　in　the　transfo㎜ation　is　a　supplementary　shear

and　rotaUon　that　brings　a｛110｝close－packed　plane　of　the　fe賞ite　para豆lel　to　a｛111｝close－

packed　planes　of　the　austenite，　and　aligns　a＜111＞（KS）or＜100＞（NW）direction　of　the

ferrite　with　a＜110＞close－packed　direction　of　the　austenite．　There　are　eight　distinguishable

ways　to　establish　a　KS　colTespondence，　and　four　ways　to　achieve　a　NW　correspondence　for

each　Bain　variant．　This　degeneracy　means　that　there　are　a　total　of　24　KS　variants　and　12　NW

variants　for　the　coherent　transfo㎜ation．　H：owever，由e　transformation　strain　is　almost　entirely

determined　by　the　Bain　variant；the　different　KS　and　NW　variants　associated　with　a　given

Bain　variant　have　transformation　strains　that　differ　through　relatively　smal更shears．
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Since　the　ferrite　variants　that　form　from　a　given　prior　austenite　grain　are　crystaUographica1至y

re夏ated　to　the　same　parent，　they　are　crysta正正ographicaily　rela£ed　to　one　anotheL　　This　fact

quahfies　the　possibility　of　refining　the　effective　grain　size　through　coherent　transformations・

We　first　consider　fracture．　Iron　cleaves　on｛100｝planes。　As　ca曲e　made　clear　by　drawing

apPropriate　pole　figures，　a　｛100｝plane　is糠1ted　by　a　large　angle　o簸crossing　a　boundary

between　different　Bain　variants，　but　is　ti正ted　by　a　relative韮y　small　angie　on　crossi難g　a

boundary　be£wee鷺KS　or　NW　varia嬢s　associated　with　the　same　Bain　variant．1£follows　tha宅

£he　effbctive　grai聡size　with　respec亡to　transgranuiar　c重eavage重s　largely　determine（至by　tlle

distribution　of　Bain　variants，　and　is　not　significantly　affected　by　boundaries　betwee難var圭ants

with£he　same　Ba童n　axis．　To　refine　the　grai難size，　we　need　to　maximize亡he　densl亡y　of

boundaries　betwee嚢diffefe継Bain　variants．　We　shall　dlscuss　ther1難al，重hermomechanical　a盤d

rnechanical　processes　tha亡accol皿plish亡his［5，63，

L重k：emosξbcc　meta正s，　iron　de君orms　plasε量ca｝ly　by　s重ip　on　mu1ξiple　s1重p　systems．　The　mosξ

common　is＜1U＞｛110｝．　However，　an　apPropriate　pole　figure　shows　that　there　is　only　a

s蓋lght　t銀t　i益a｛110｝Plane　on　crosslng　a　variant　boundary，　even　if　the　two　variants　have

d縦erent　Bain　axes．　While　further　research鷺eeds　to　be　done，　this　result　suggesξs晦aξ

cohefe1｝t　tra難sformations　are　not　particulariy　effective重n　ref墨ning£he　effective　grain　size　for

stre鷺gth（that　is，　the　effective　grain　size　that　apPears　in　the｝｛all－Petch　re玉ation）．　Research

toward　processes　tha重achieve　high　strength　may　be　more　profltably　foc諺sed　on　ways　of

achieving　fine　prior　austenite　grain　size　and　incohere溢transformatiOn　to　ferrite［7］．
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丑。蓋隙tro《聾靱C危長0眼

　　　　Hydrogen－induced　delayed　fract慣e　is　one　of　the　most　serious　problems　in　high　strength

steels　for　actual　apPlication．　Since　its　crad（initiatio簸usually　occurs　along　Prior－austenite

gτain　bo臆ndaτy，　contro至of　bo雛ndary　s£rじ。勧re　is　one　of　prornising　ways　to　o厩ain　better

frac重ure　res三stance　without　addition　of　special　alloying　ele鵬ents．　In　this　paper，　ouτ重wo

attempts［1，2］on　this　iss雛e　are　briefly　described．　In　both　cases，　refineme煎of　bou簸dary

facet　size　and　bounda劇y　carbide　was　intended　i簸acommcrcial　SCM440　stee1（0．40％C，

0．24％Si，0．81％Mn，0．02％R　O．01％S，1．03％Cr，0．16％Mo，　and　the　ba至a簸ce　Fe）．

2。S紀罫r乱撃㊧（丑Gr認量簸］脇。麗鋤磁題ry聖肱聡e嚢恥窪ro《丑麗ce〔置めy　N璽⑪盛門門e魂A組s籔》r㎜叢n霧

　　　　Modi歪ied　ausfo∫ming　process　consists　of　plastic　deformation　at　aro凹d　1100K　and

墾。恥wing　qucnching．　The　defbrmation毛empera加re　is　higher　than重hatだ。∫重ypical　ausfom｝lng

（around　700K），　so　that　di釜fusion　occurs　more　dominant豆y　and　grain　boundary澱igration

readily　takes　p粟ace．　It　is　thus　cxpec重e（i重ha重grai臓　boundary　pla韮e　三s　not　f豆at　but　serrated，

resulting　in　decrease　of　graih　boundary釜acet　size。　Moreover，　dis三〇caξions　i磁oduced　by

deformation　are　inherited　into　martensi重e　and　may　ac毛as　pぎeferential　R雛cleation　sites　of

carbides　duτing　tempefing．　This　res濾s　i礁uniform　distribution　of　carbides　withou重coarse

film－like　gτain　bou簸dary　carbide．

　　　　A5搬bar　with　7．75mm　in　diameter　was　aus£enitized　at　1323K　for　720s　in盤i毛rogen　gas

and　then　air－cooled　to　1048K，£0110wed　byτo至玉ing　wi出abar∫olli無g　sim鷲la重or　consistlng　o£4

rolh蕨g　s毛ands．　When毛he　finisholling毛emperature　was　raised　to　10634093K，　therc　was　a

total　reducdon　in　area　of　50％．　Aftef　water　spray　guenching，　it　was　subsequen重1y　tempeτed　at

813K　for　10s　with　an　induc象ion　heating至iRe（hea£ing　rate誕150K），　followed　by　wa£er

quenching．　Through　this　processing　we　obtained　the　specimen　with　a　tcnsile　s毛rength夏eve夏of

1579MPa．　A　conve蕪重ional　QT　specimen　was　also　prepared墾or　comparison．　The　specime簸was

austenitized　at　n53K£or　O．9ks　and出en　oi1－quenchedJt　was　te醗pered　a£673K面。τ1．8ks　in　a

salt　bath　fumace，　and　a　tensile　strength　of　1586MPa　was　obtai簸ed．

　　　　In　the　a臆sformed　speclme盤，　Pぎior－aus£enite　grains　are　el◎ngated　alo簸g　the　rolling

diぎec毛ion（Fig．1（a））a簸d　grain　bo腱ndary　planes　are　serrated　in　size　of　1μm（Figユ（b））．　SEM

and　TEM　observa重ions　coRfir斑ed£hat　fine　carbide　particles　are　uniformly　dis宅rib縫ted　in　the

ausformed　speci鵬e難，　while　coarse　fi夏m－like　carbides　are　seen　in　the　QT　specimen．

　　　　Hydrogen　embri鍵1ement　suscepdbility　was　exar巨ined　with　hydrogen　pre－charged　round－

notched　specimens，　where　thc　stress　co賎centration　fac重or（Kt）was　3．6　and　the　applicd　s重ress

on重he　minimum　cross　section　area　was　O．9　times室◎nsile　stτeng出．　The　critical　hydrogen

content（Hc），　below　which£he　specimen　does　not　fracture，　was　O．53　mass　ppm　f6r出e

ausformed　specimen，　wh童le　i亡was　O．13　pp搬f6r亡he　conventional　QT　specimen．　Moreover，　the

倉acture　mode　was　changed　from　intergyanular　fracture　to　q磁as圭一cleavage　fracture．

3．U雛r⑳】F藍雌L母轍Gr鍵i聡e｛嚢Mε膿「愈e醗s麗e　w藍重蝕Re重縫恥奮e《盈C縫r員｝蓋｛蓑e

　　　　Second　particles　retards　grain　growth　by　pinning　effect，　resulting　in　f短e　austenite　grains．

Moreover，　if　rctained　carbide　particles　exist　o簸aboundary　plane，　growth　of　the　carbide　takes

place　dMing　tempering　rather　than　new　carbide　particles　form　on　the　boundary．　W6　can　thus

expect　that　coarse　film－like　carbide　never　fbrm．
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　　　　　　　　購譲嚢慰…霧（b）

　　　　　　　　奪蹴響1：飛；F・譲◎藁繍

Fig．1Light　micrographs　showing　prior－austenite　grain　boundaries　in　the　ausformed　SCM440　steeL

　　　　In　order　to　obtain　relatively　large　carbide　particles　that　are　not　dissolved　but　act　as

pinning　sites　during　austenitization，　warm　bar　rolling　at　873K　was　performed　as　a

spheroidizing　treatment．　Afterwards，　quick　quenching　treatment　at　1093K　for　l　s　at　a　heating

rate　of　150K／s　was　carried　out　with　an　induction　heating　device．　For　convelltional　QT

specimens，　the　normalized　bar　was　austenitized　at　1153K　for　2．7ks　and　then　oil－quenched．

The　same　tempering　process　at　723K　for　5．4ks　was　applied　to　both　the　specimens．　Tensile

strength　was　1424MPa　for　the　former　and　1403MPa　for　the　conventional　QT　specimen．

　　　　Vbry　Hne　austenite　grains　were　obtained　by　the　present　process　in　comparison　with　that

of　the　conventional　QT　specimen（Fig．2）．　The　average　grain　size　of　prior－austenite　was　3μm

in　the　present　process　and　17晒m　for　the　QT　specimen．　It　was　confirmed　by　SEM　and　TEM

observations　that　carbide　particles　with　100nm　in　diamcter　at　largest　were　uniformly

distributed　in　the　as－quenched　condition　and　no　coarse　film－like　carbide　was　seen　after

tempering　in　the　present　process．

　　　　Constant　loading　tests　with　hydrogen　pre－charged　samples　with　Kt＝4．9　were　performed

at　applied　stress　of　O．9　times　tensile　strength，　and　improvement　of　fracture　resistance　by　grain

refinement　was　observed．　Kc　was　O．24ppm　for　the　fine　grai血ed　specimen　and　O．11ppm　for

the　QT　specimen．　However，　this　improvement　of　Hc　was　smaller　than　that　by　applying

modified　ausfo㎜ing．　SEM丘actography　revealed　that　intergranular　fracture　areas　are　still

observed　in　the　fine－grained　specimen，　although　their　size　is　significantly　reduced　in

comparison　with　the　QT　specimen．　This　indicates　that　the　austenite　grain　size　of　3μm　is　not

small　enough　to　supPress　intergranular　fracture　completely．
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》

Fig．2　Austenite　grain　stnlctures　of　the　fine－grained　specimen（DY＝3μm）（a）and

　　　　　the　conventional　QT　specimen（DY＝17μm）（b）．　SCM440．　Light　micrographs．
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1．亙廼蜘od姻。宣蓋。藍

　　There　are驚w　s重udies　on　the　e饒ct　of　Mo　on　de至ayed　ffac重ure　resistance　of　high　strength

steels．　Based　on　40Cr　steel，　fbur　steels　with　dlf艶rent　Mo　conten重s　were　prepared重。　study　the

ef琵ct　of　Mo　oB搬echanical　properties　and　delayed飴cture　resistance　of　high　s重reBg重h　steel．

2．旦x群er貢m£漁蓋proced腿res

　　The　compositions　of　the　steels　used　were　listed　in　Table　1。The　experimental　ingots　were

obtained　in　a　50kg　vacuurn　induction　fhmace　and　hot　fbrged重015mm　bars　in　dlameteL

　　　　　　　　　　　　　　Table　l　Chemical　composition　of　steels　investigated（wt一％）

SteeI C Mn Sl P S Cr Mo V Nb Als

5M O．40 0．44 0．24 0．002 0．003 1．B 0 0．28 0．038 0。004

6M 0．42 0，48 0．30 0．003 0．003 L】2 0．52 0．30 0．038 0．005

7M 0．42 0．46 0，27 0．002 0．003 L12 1．15 0．30 0．042 0．006

8M 0．40 0．44 0，25 0．003 0。002 Li2 L54 0．30 0。042 0．005

　　The　te難sile　specimen（25mm　gauge　length　and　5mm　diame重er），　V臓otch　Charpy　impac£

specimens（10×10×55mm），　notched　tensile　specimen（5mm　diame重er　having　a　groove

RO．玉5，60。 @with　a　depth　of　l　mm）were　machined　longitudinally　ffom　bars．　These　specimens

were　all　normalized　in　a　salt　bath　fbr　301ninutes　at玉123～1193K，air　cooled，　then　austenitized

a重1133～1203K　fbr　30　minutes，　oil　quenched．　Then　most　specimens　were　tempered　at

temperatures　f士om　673K　to　923K　at　50K　intervals　fbr　2　ho“rs　and　cooled　in　aiL

　　The　ratio　of　σcto　σN（delayed　fヒacture　s重rength　ratio）is　defined　here　to　evaluate　the

delayed　f勤acture　resistance　of　the　stee韮s　used．σNis　no重ch　maximum　tensile　s重ress　in　air

compared　wlthσcin　solution。　Walpole　solution　with　a　pH　value　of35was　used．

3。Res腿璽辻s脇d　D藍sc聡ss量。臨

　　The　variations　of　mechanical　properties　of　the　steels　with重emperatures　were　showed　in

Fig．1（a）and　Fig．1（b）．　With　the　rise　of　tempering重emperatures，　the　strength　of重he　steels　used

decreases　and　the　toughness　iBcreases．　There　is　a　significant　secondary　hardening　of　steels

5M，6M，7M　and　8M　when　the　tempering　temperature　is　higher　than　abo厩773K　and　this

hardening　reaches　a　peak　at　abou毛873K，　The　addition　of　s重rong　carbide　fbrmer　V　a鍛d　Mo狙。毛

on玉y　retards　sof㌃ening　but　also　fbrms　fine　alloy　carbides　which　produce　a　hardness　and

strength　increase　a重higher　tempering　temperatures．　As　steel　5M　does　not　con宅ain　Mo，

重herefbre　it　ls　proposed重his　seco熱dary　hardening　be　mainly　caused　by　the　precipitation　of

V4C3．

　　艶nsile　streBgth　increases　and　impact　e且ergy　decreases　with　increasing　Mo　conten重．　The

iRcrease　of　strength　with　Mo　conten重is　grea重er　at　lower　Mo　contents重han　at　higher　ones．

Fig．1（b）also　shows重hat重he　addition　of　Mo　helps　to　reduce　or　even　e玉iminate　the　impact

enefgy　valley　at　tempering重empera勧re　between　550℃　to　630℃　at　which　secondary

hardening　6CCRrs．

　　F三g．2（a）summarized　the　relationship　be毛ween　delayed倉acture　stfength　rat圭。　σc／σN

with　tensile　strength．σc／σNdecreases　with　ihcreasing　tensile　s重rength．　Flg．2（b）shows重he
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ef驚ct　of　Mo　content　onσc／σNat重wo　s重rength　levels　1400MPa　and　1500MPa．1重could　see

tha重σc／σNincreases　wi重h　increasing　Mo　content　up　to　about　1．1　wt一％．　Fur宅her　increases　l薮

Mo　conte簸t　cause　a重endency　of　decrease　ofσc／σN．　By　the　time　the　Mo　content　i簸creases

to　1．5　w毛一％，σc／σNls　still　higher　than　that　of　O　w重一％Mo　and　O．5　wt一％Mo．
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　　This　bene丘cial　ef琵。毛of　Mo　on　delayed貸acture　resis重ance　was　suggested　to　be　the　results

of重he　fbllowing　factors：（1）Mo　raising　the毛e脚ering宅emperature負）r　a　given　strength，重hus（a）

reducing　the　dis墨ocation　densi重y，（b）af琵cti取g　the　distribution　of　carbide　particles，　especiaHy

carbide　coverage　on　prior　austenite　grain　boundaries　as　described　by　Li　and　Lei［ηand（c）the

precipitation　of　very負nely　dispersed　MC　pa貫icles．（2）solid　solution　strengthe員ing　of　Mo

which　may　prov玉de　improved　strength　fbr　a　give難1evei　ofresistance　to　delayed倉acture．
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　　　Fig。2　E餓lct　oftensile　strellgth（a）and　Mo　content（b）on　delayed倉acture　strength　ratio

瑠。　c《）聡d騨s最。駿・

（1）Strength　increases　and　toughness　decreases　with　increasi嚢g　Mo　con重en重。　This　tendency

slows　down　when　the　Mo　content　is　over　about　1．1wt一％．

（2）Delayed飴cture　resistance　at　tensile　strength　of　1400MPa　and　1500MPa　increases　wi癒

increasing　Mo　con重ent　until　it　reaches　a　maximum　at　abou重しlwt一％Mo．

翼¢艶『¢灘【c紀s

［玉］Li，G．F，　Wu，R．G　and　Lei，T．C，　Carbide－matrix　interface　mechanism　of　stress　corrosion

cracking　behavior　of　high－streng也αMo　steels．　Metall。　Trans。23A（1992），　No．10，

　pp．2879－2885．
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　　　　　　　The　Properties　of　a　Low　Carbon　Steel　with　Carbide－ffee

　　　　　　　　　　　　　　　Bainite／Martensite　Duplex　Microstructure

　　　　　　　　　　　　　　　　　D．一YLiu，　B．一Z．　Bai，　H．一S．　Fang，　Z．一G　Ya韮儀g

Depa宜ment　ofMaterials　Science　and　Engineering，　Tsinghua　University，　Be”ing

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　100084，P．R．．　China

1．　閑月重『Od腿C重薮0簸

Marte三ユsite　micros重ructure　is　popularly　employed　in　steels　with　high　strength　and　good

toughness　a食er　temperi1ユg　except　fbr　the　well－ki｝own　embrittlement（TME）ln　the　vicinlty　of

350℃．Balnl重e　may　present　together　wit1｝martellsite｛n　various　cases．　The　e饒ct　ofbainite　on

the：nechan童cal　behavior　of　baii｝ite／lnartensite　duplex　steel　during　temperillg　is　little　studied，

which　is　lmportant　f沁m　both　theoretical　alld　practical　viewpoints．

2．Experlme醜a到Me惣od
The　vacuum　inductioi｝11｝elted　experimental　low　carboll　steel　co豆1tai夏｝s　l．8％wtSi　a職d

O5％wtCr，2．2％wtMn，　which　is　designed　to　obtaln　carbide倉ee　bainite（CFB）durlng　alr

cooling　with　an　increased毛empering　resistance．　Standard　short　te1｝slle　specimens　and　Charpy

U－notch　impact　specinユe熱s　was　used　fbr　mecha貧lcal　testln9．　The　specimens　were　austenitlzed

at　890℃fbr　l　5　min，負）110wed　by　quenching　into　water　or　air　cooling　to　room　temperature

and　subsequent　tempering　fbr　2　hours．　The　amount　of　CFB　of　the　alr－cooled　specimen　was

determined　by　dilatometry　uslng　Formaster－F　phase　trans負）rmation　measure　equlpment．　The

residual　austenite　a搬ou韮1t　was．measured　o1僕aLDJ9600　vibration　sample　magne£omete監

3。Res靱亙重s離d葺）量sc閾ss蓋。魏

Strength　and　toughness　propertles　of　the　steel　with　fUlh｝artensite（M）a1｝d　CFB／M夏ηixed

搬icrostructures　are　sl｝own　in　Figs．l　and　2　as　a　fbnctioll　of　the　ten｝perlRg　tenユperature．　The

ukimate　te1｝sile　stre1玉9｛h　decreases　as　the　te正npering　telnpサrature　increases，　The　yie正d　strength

reaches　a　maximum　a負er　temper111g　in　the　vicinity　of360℃．　At　temperature　higher　than　tha毛，

the　ultimate　tensile　strength　and　yield　stre1｝gth　of　the　steel　wlth　full　martensite　drop　off　rnore

rapidly　tha鏡hat　wlth　CFB／M　mixed　micros重ructures，　which　ii｝dlcates　that　the　CFB　retards　the

so負e簸ing　during　te1丑periiユg，　especlaUy，　when　temperature　ls　over　360℃．　Thls　renders　the　high

yield／tensile　strength　ratio　of　the　steel　wlth　CFB／M　mlxed　mlcrostrし！c｛ures　at　high　tempering

temperature，　as　shown　in　Figユb．　In　Figs．2a，　the　reduction　in　area　of　the　steel　with　mixed

micrOStrUCtureS　iS　lOwer　than　that　Of　the　Steel　with負1U　martenSlte，　but　the　tOtal　elonga｛iOn　iS

almost　the　same，　This　means　that　the　steei　with　CFB／M　mixed　microstructure　has　a　higher

しmifbrm　eloagation．1簸Flg．2b，　it　is　seen　that　the　lmpact　energy　ofthe　steel　wi亀h　CFB／M　lnlxed

micros撫cture　a罫e　larger　than　those　of雌martensite　a負er　temperillg　above　280℃

remarkably．　The　maximun気plateau　in　the　impact　toughness　ofthe　steel　with　CFB／M　occurs　a重

ahigher毛emperature．　It　ls　lnteresting毛。　note　that　the　co茎nbiRatioll　of　strengtl茨and　toughness

of　the　steel　with　CFB／M　mixed　microstruc撫re　is　superlor　to　that　with　fUlh董1artensite　a負er

tempering　withln　the　ra蓋｝ge　360　to　400℃

From　l　dilatometry　measurement，　the　air－cooled　tenslle　a1ユd　lmpact　specimell　possesses

18～25％（volume）CFB　which　is　composed　of　baillltic飴rrite　aBd　carbon　enrlched　retailled

austenite。　The重。｛al　retailled　auste員ite　amotmt　in　air－cooled　te1｝sile　speclmen　ls　about　9％，

while　that　i簸the　water　quenched　speclmell　is　Iess　than　1％．　No　blocky　retaiBed　austenite　was

observed　by　transn｝lsslon　electron　microscopy　in　both　alr－cooled　a貰｝d　water　quenched

specimens，　which　suggests　that　a11ηost　all　retained　austenite　remains　in　CFB，更t　is　belleved

that　stable　retained　atlste獄lte　improves　the　toughlless　of　the　steel．　Tables　l　and　2　show　the

influence　of　tempering　and　mechan圭cal　de負）rma重ion　on　auste1簾ite　stabi薮ty．　After　temperlng

above　340℃the重hermal　stabllity　of　the　retalned　austellite　decreases　rapidly，　while　the

mechanlcal　stab鰍y　ofthe　retained　austenlte　decrease　a食er　tempering　above　360℃，　This　may
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explaln　the　peak　in　the　impact　toughness　curve　aroulld　360℃temperlilg．

　　1800

　　1700

£1600
芝、曙500

総門400

の1300
£
●あ1200

β1100

國M
⑭CFBIM

1（穆co

Ui重imate　Tensile

　S乏reqg毫h

Yield　S匂【ength

　250　　　300　　　350　　400　　450

Temperingτempera粗re，。C

　　　　　　　　（a）

O
聯
0
5
飯
Φ
＝
の
⊂
Φ
」
』
翌
Φ

1．0

0．9

0．8

0，7

O．6

o・妻oo

250　　　300　　　350　　　400　　　450

Ternpe擁r1g　Temperature，oC

　　　　　　　　（b）

Fig．1（a）The　variation　of　tensile　stress　and（b）yield／tlltimate　tensile　strength　ratio　with

100

ぎ～80

60

@
⑳
　
2
0

麟
ω
Φ
」
く
鑑
｝
C
◎
鴇
じ
コ
℃
Φ

　
　
⊆
O
鴇
。
コ
2
0
［
ω

Redu（淀ion　in　Area

Bongation

贈M
醗CFBIM

」
o
o

婁
250　　300　　350　　400　　450

Te叩e雨ng　Temperature，。C

つ，

ﾋ
」
Φ
C
田
b
8
蓬
一
4
0
↑
Q
Z
一
⊃

90

80

70

60

50

40

o

3身oo

a

圏M
⑲CFB／M

　　　tempering　temperature　ofもhe　experime且もal　steel　with　M

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（a）

Fig．2　The　variation　of（a）elo註gation　and（b）the　impacむenergy　wi七h　tempering　temperature　of

　　　　　　　　　　　　　　the　experimenta玉steel　with　M　and　CFB／M　microstruc七u1・e

Table　l　The　amount　of　total　retalned　aしIstenite　in　carbide負・ee　ba｛nite／mar｛ellsite　mixed　micros｛ructure

（％vol）varles　with　the　tempering　temperature
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4。　　COヨ玉C裏U【S量om藍

The　experimenta圭steel　wi重h　CFB／M　microstructure　achieves　better　combination　of　toughlless

and　strength　than　that　wl｛h劔1y　martensite　a負er　tempering　withln　360　to　400℃．The　presence

of　CFB　retards　the　TME　temperature　of　the　steel，　The　ben磁cial　properties　of　CFB／M
microstructure　is　due　to　the　existence　of　residual　austellite，　which　ls　stable　up　to　temperi1】g　at

340℃．
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De獲段yed恥ac重麗e　Proper重ies　o銀1500M．Pa臨豊聡一重e／磁謎rξe離site彊）腿a盈一P蝕ase　Hig駐

S重re灘9重h　Stee亙a簸d髭s　Hydroge簸TraPS

J．L．　Gt蓋，　K．D．　Chang，　H。S．　Fang，　B．Z．　Bal

Departlnent　ofMaterials　Science　and　E簸gineering，　Laboratory　ofAdvanced　Materials，

Materials　Research　Center，　Tsinghua　University，　Be”ing，100084，　China

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1．亙ntrodUC亡藍0藍

The　delayed　f紮ac加re　properties　of　l｝lgh　strength　steels　with　tensile　stre装gth　exceediRg　l　200MPa

are　usと…ally　lower，　whlch　is阻隔vourable　fbr　their　wlde　app】ications，　and　the　delayed　fyac畿lre

prope控les　of　high　strength　stee韮s　are　related　毛。　their　s雛sceptibility　to　hydrogen　embrit蓑ement，

Therefbre，　controlllng　the　hydrogen　traps　i…｝　hi．gh　strengti、　steels　couid　improve　£he　delayed

f『ac重も韮re　properties　of　high　strer｝9重1径s重eels．璽n　the　paper，重he　delayed　frac粧…re　properties　of　1500MPa

bainite－martensi重e　dtlaレP溢ase　high　strength　s重eeis　and　its　hydrogen　traps　have　been　investigated．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　2．Experimen重a董Procedure

　　The　materlais　inves重lgated　were　U20Si，　XBU25A，　U25A，　U20DSi，30CrMnSiA．Excep重

30CrMnSIA　higl将treng重h　steel　was　supplied　by　fヒl　Sun　steel　corporation，　the　other　steeis　wel・e　of

vacuurn－indし…c重lon　lne｛重lng　bal軸重lc　steel，their　compositions　were　glve轟ln　Tab｛e　I．The　detalls　of

the　hea鍵reatme搬were　shown　ln　T吾ble　2。

　　Tl儀e　experime溢s　of　stress　corrosion　cracklng（SCC）were　carried　oし芝t　in　35％Naαsdし韮tion　at

298K，　uslng　modified　wedge－ope蘭g－loading（WOL）speclme競s　with重1｝lck難ess　B罵15mm毛o

de£errnlne　the　cr揺cal　stress　intensityねctor　Klscc　and　da／dtThe　micros重…’uctu1’e　of　materiais　a魏d

the盒・actograpl｝les　ofSCC　specimens　were　observed　by　SEM．

　　Hydroge融　permeation　tests　were　co韮｝ducted　in　home－made　electroci、emical　permeation

appara勧s　with　double　ceiL　AII　tests　were　done　a重2981く．　Based　o轟the　data　recorded　by癒e

comP威er，撫e　permea£lon　cu甕噛ve　of　cu韮Tent（」）～tirne（t）ca轟・be　draw焦Tl、e　apPare確d潰、lsion

coefficient（ρのwas　evaluated倉oln　the　rela重lonship：

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　D回2娩　　　　　　（り

　　　　Where！：speclmen　thickness，∫1；time　lag，　which　was　the　tilne　taken　fbr　the　permea癖on　to

reach　O．63　0f　its　steady－state　value．　Tl｝e　lnean　trap　parameter（α），the　dif陀rer｝ce　of　trap

parameter（△α）and宅he　trap　binding　e擁ergy（E8）were　caculated　accoτdl！ユg　to　McNabb　and

Fos毛erD韮．γ蓑odel．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　3．　Res篭dts　a轟d豆）iSC級ssion

　　U20Si，　XBU25A，　U25A　and　U20DSi　are　bainite－mar重ensite　d魏al－pl｝ase　high　stre籍gth　steeis．

Their　mlcrostructu1’es　are　shown　l薮Figure　L　From　Figしire　l　it　can　be　seeR　that　the　rnicrostrしlctul’e

of　bain嚢e－ma震ensite　dual－phase　high　stre難gth　steels　fbr　tl｝ermomechanical　heat－treatme慌　is

markedly　Hned．悔ble　3　in．dicates　tha亡KIscc　lncreases，　da／dt　and　Dπdecreases　as　t13e

mlcrostr魏。畦倉re　is蕪琵ed　and　re重ained　auste甕lte．increases．　Since　da／dt圭s　related　to　segregatiorL　of

hydrogen，　the　lowered∠）河reduces　segregation　of　hydrogen　and　leads重。　lowered　da／dt．　The

f「ac重ographic　analysis　sugges重s　tha｛the倉ac重ure　mode　of　SCC藪）r　baillite－mar重ensite　dual－phase

hig鼓stre鍛gth　steels　is　quasicleavage；By　colltrast，癒e倉・aαure　mode　of　SCC　fbr　30CrMnSiA　is

intergranu正ar。The　trap　blnding　energy（E8）of　retained　austenite　and　bainite－martensite　plate

boundarles　was　calcula重ed，　whic熱is　40．44kJ／mol　and　28．13kJ／mol，　respectively．　The　resし韮its

showed　that　K．［scc　of　bainite－martensite　dual－pbase　high　streng嶽steels　whic韮｝ls　superlor重。　that　of

30CrM．nSiA　ls　due　to　dlstribし1亀ed　homogeaeously　l｝ydrogen　traps．　　　・
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「

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　4．Conclusions：

　The　delayed　fヤacture　properties　of　bainite－1nartensite　dua1－phase　high　strength　steels　is　superior

to　quenched　tempering　high　strength　stee且s，　which　is　related　to　retained　austenite　and　fined

bainite－martensite　plate　boundaries　acting　as　hydrogen　traps．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Re艶renceSl

l）A，McNabb．　and　R　K．　Foster：Trans．　AIME，227（1963），618．

TabIe　l　Chemical　compositions　ofthe　speciτnen

§1～皇璽璽皇隻

U20Si

XBU25A
U25A
U20DSi
30CrMnSiA

　C

O．27

0．27

0．27

0．27

0．33

Si

l．8

L3
1．3

03
0．97

㎞
捲
捲
儒

Cr
O．3

0．3

0．3

0．3

0．90

，．．旦19皿鎚鰻（篭工歯舞）一．

Mo

0．02

Ni

0．08

W

0．02

V

0．Ol

Ti

0．Ol

　S　　　　P

O．009　　0．007

0．009　　0．007

0．009　　0．007

0．009　　0．007

0．003　　0．O12

Table　2　Processing　parameters

Specimen Austenitizing

Temperature

　　（K）

H［01ding　Time

　　（min）

Cooling　Mode Tempering
Temperature

　　（K）

　Vblulne　of

　　Retained

AUstenite（wt％）

　U20Sl
XBU25A
　　U25A

　U20DSi
30CrMnSiA

l173

1173

1173

1173

1153

18

18

18

18

18

Air　cooling

Air　cooling

　Air　cooling

　Air　cooling

Oil　quenching

553

553

553

553

713

Q
ノ
！
0
／
0
3

Table　3　Mechanical　properties　and　diffUsion　coef臼cients（∠）河）ofsteels

Stee且 　Klscc
（MPaml／2）

da／dt（xlO一）

　　mm／S

　　D河

（×10bcm’sり

　　U20Si

XBU25A
　　U25A

　U20DSi
30CrMnSiA

51．5

53，8

44．6

40．5

36，2

∩
∠
　

8
門
1
（
∠

L
l
L
2
。
■

0．348

0．335

0．423

0．613

0．710

Fig．1

（a）㍑碗i燐鍵 、覇．Ψ

糠馳鯉L

SEM　micrographs　fbr　two　materials：（a）U25A；（b）XBU25A．
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High　S琶reng匙h　S匙融丑ess　S量ee1：3000　MP餓nd　More

Markus　O．　Speidel，　Ming　Ling　Cui－Zheng，

　　　　Paolo　Cobelli　and　Harmes　Speide1

　　　　　　　　　　Institute　ofMetallurgy

Swiss　Federal　Institute　ofTec㎞ology，　ETH

　　　　　　CH　8092　Zurich，　Switzerland

The鵬e伽簸i㈱頁prop磯蓋es　o出9h責重roge盤腿s重e鷺難ic　s醸蓑曲ss　s重ee且s饗r叩res磁ed．

The　e晩cts　of ograin　boundary　hardening

・solid　solution　hardening

・disloca重ion　hardening（cold　work）

・dislocation　hardening（hot　work）

⑲precipita重io簸hardening（s重rain　ageing）

on　yie1d　stre聡gth，　ultimate重ensile　strength　and　elongation　to　f士acture　are　reviewed　in　a　sys－

tema重ic　way，　using　steels　which　crystal薮ze　in　the　face　cen重ered　cubic　crystal　la枕ice　and　con－

tain　up　to　1。2　weigh重一percent　nitrogen，　together　with　appropriate　amounts　of　chfomium，　man．

ganese，簸ickel　and　o宅her　alloying　elements，　the　basis　being　iron．

The　above　mentioned　hardening　mechanisms　are　analyzed　singly　and　comb勧ed．　With　ce煮ai鍛

hafdening　mechanisms　combined，　s重rength　levels　higher　than　3000　MPa　can　be　achieved．

The　duc曲y，　as　measured　by　the　elongation　to倉acture，　and　the　impact　toug㎞ess　of　these

auste烈i宅ic　stainless　steels　depends　on　the　hardening　mechanisms，　the　hardness　level　and　the

basic　a玉10y　composition．　In　austenitic　s重eels　with　nitrogen　contents　of　about　one　weigh重per－

cent　i穀solid　so嫉ion　there　is　a　ductile－to－bri撮e　transition重empera加re　which　can　approach

service　temperatures．　M勾or　influeRces　on重he　ducdle－to－brit重le重ransi之ion　tempefa重ure　are

identified，　particularly重he　n嚢rogen　concentration　in　the　alloys．
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Nitrogen　in　solid　so豆ution　has　a　profbund　influence　on　the　temperature　of　dynamic

recrystallization　and　hence　on　therrnomechanical　processing　and　the　resulting　mechanical

propertles．

Recrystallization　is　also　influenced　by　the　presence　of　small　volume　ffactions　of　very　stable

nitride　fbrmers，　such　as　titanium，　niobium　and　vanadium．　Therefbre，　it　is　possible　to　heat　treat

steels　of　apPropria亡e　composition　to　predictable　mechanical　properties　through　joint　control　of

the　co麗position　and　the　grain　size．

The　production　of　such　high　nitrogen　austenitic　stainless　steels　using　conventional　equipme鷺t

has　now　become　possible　as　a　result　of　recent　alloy　developrnent．　It　is　shown　that　these　steels

can　achieve　strength　to　density　ratios（at　equa豆ductiiity）which　are　not　only　excellen重

compared　to　other　classes　of　steel，　but　which　surpass　the　light　metals　based　on癒anium，

aluminium　and　magnesium　alloys、

High　streHgth，　high　nitrogen　austenitic　stai取1ess　steels　surpass　aH　other　steels　and　indeed，　aU

other　materials　in　their　combination　of　strength　and倉acture　toughness，　as　expressed　by　the

product　ofyield　strength　and　f士acture　toughness。

Thus，　the　new　high　strength　high　nitrogen　austenitic　stainless　steels　are　seen　as　the　favourite

structural　materiai　iri　the　transpo】瀧ation　industry，　ocean　engineering　and　building　industry　of

the　21st　century．
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臥◎c繍圓Appr◎総。齢量◎丁穿議r薩s菅㊧謬翻め直且直豊y　Ar1趨國ys薗s◎督Br面麗le　Fr訟。叡器卿⑭

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　FumiyQshi　Minami

Department　of　Manufacturing　Scie轟ce，　Graduate　School　of　Engineering，　Osaka　University

　　　　　　　　　　　　　　　2－1，Yamada一〇紅a，　Suita，　Osaka　565－0871，3APAN

1昌垂rodUC歪1◎轟

　　Amarked　progress　in　the　recerlt　f士actu∫e磁echa短cs　methodology　is　fbund　in癒e　qua皿tification　ofthe　constrai搬eff語ct

o鍛毛he　bri掘e倉acture．工n　a　large　scale　yie至d魚g　co難di縫。鍛，由e　resistance　to　bri綴e疲ac鋤le　evaluated　wi癒conve溢io難al

致ac£ure磁ech＆nics　parameters（K，　CTOD　and∫）depends　to　a　large　extent　oll　the　crack　size　and　geome翻y　ofspec1mens：

Deep　no臨bend　and　compact　specimens　give　apparently　smaller　cleavage　resistance　than　the　shanQw　no£ch　bend　spec㎞en

頷dnotched£ension　plates．　Namely，　the　stan（ねrd倉acture　toug㎞ess　specimen　presents　a　very　consefvative　evaluation　of

毛he　cleavage　resistance．　This　is　due　t◎aconstraint　loss　ef琵ct，　which　depresses　the　near　crack一縫p　stress　f三elds　ofthe

sha圭low　no重。姦bend　and　tension　spec溢ens　ill　a　large　scale　yielding　state．麺order　to　overco磁e　s慧ch　proble瓢，　Berem短，

Freach食ac雛e　mechanics　group，　pro夢◎sed　a　new丘acture　driving　force　ca難ed　the　Weibull　s£ress．　The　W61buIl　stress　is

de薮ved貸。磁astatistical　charac£eriza£重◎無ofalocal血stability　ofmicrocracks　which　a∫e　resひ。益s重ble　fbr　cleavage　f士acture。

ぞhe　W6呈bali　stress　is　e皿arged　w童二二creas血g　the　intensity　aエ1d　extent　ofthe鍛ear　crad（一tip　s£yess　fields．　The　derivation　of

恵eV山主bull　stress　does　not　nee（圭the　ass脇ption　ofthe　crack　size　and　geo醗e重ry　ofspeci組e！｝s，　so　that　the　cr重tical　Wbib静止1

s亀ress　a毛登acture　is　expectedto　be沁dependent　ofthese　factors．

　　The碧aain　advantage　o幡e　We主b濾stress　criteri　on　is　the　trans艶rab勲y　analysls◎餓acture　mecha擁cs　test　results

obtained　with　dif琵rellt　geome擁es　a瓢銭oading　conditio塁s．　In崩圭sρaper，　the　key圭dea　ofthe　traエ1sfbrabi圭ity　a員a圭ys圭s　is

磁entio鍛ed　and　some　enc◎肛ag拠g　res慮s　are　presented，　The　goa圭of出e　study　is£◎establish　a　standardμocedure　fbf　the

行act雛e　assessment　co塁side面g重he　cons毛raint　loss　ef飴α，　whic鐙1恋由e　stmc雛a圭design　and　materials　evaluatlon　with

areasonable　specificatio無．

Pr◎C3d縫re葦or　Frac窪し濯re　Tra轟§督erab麹i瞬An副yslS

　　The　f｝ac毛繊e　transf奄rability　anaiysis　r益es　on　the　V陀ibu丑s£ress　c践£erio鍛：The　cr滋ca王V陀ibull　stress　at　deavage貸ac雛e

initiation　is　i鍛dependent　ofthe　specime且geometry　and　load沁g　co鍛di纏ons．　The　Weibull　stressσ弄7圭s　de伽ed　by　the

integration　ofa難ear－tip　e脱ctive　stress（》over　the丘ac醜process　zone弓in毛he罫。㎜：

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・一1鵡［・げべ　　　（1）

幡ere％andノηaτe　a　re驚re難ce　volume　and　a　materla圭para魚e£er，　respectively．　The漉一value　reflects　the　distributio鍛of

翻crocracks　for　the　Inate醸，　a難d　generally　is　in毛he懸ge　1◎重。講0．　The　criticai　Weibull　stress％σa£bri廿le丘acture

l磁a盤◎総◎beys　the　Weibu蕪dls励u宅ion　with£w◎par徽e£ers規a難d（㌔

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　F（嚇叫（σ鵠Or）醒1　　　　（・）

which　is　considered　as　a　ma毛erla圭pr⑫er£y　indepe無de騰◎f£he　size　and　geometry　ofspecimens．

　　Fig滋e　l　shows　the　proced蟹e　fbrも難e倉actule　transf琶rab主黛y　a難alysis、　It　consis£s　ofthe　fbllow血g　s毛eps：

（玉）The　de重emlination　ofthe　Weib濾ρarametersノηa麗（㌦of亀he憩a£erial．　Usually　the　standard貨acture　toughness

　　specime益with　a　deep　notch　is　emp圭oyed．　In　principle，　a難y　spec面e蓑geome£ry　carl　be　used　as　far　as　it　bri捻gs　about

　　bnttle食ac雛e』1e　iteration　proced田e　is　used　conve晶晶y給dete㎜ine班and（㌃，which　co皿ects　the　s編tistical

　　倉actu■e紀s毛results　with　the　correspo鍛d血g　near－tやs£ress§e廻s　addressed　by　the　3D　FE－allalys主s．

（2）The　ca圭。聾lation　ofthe　Weib纏ll　s鵬ss　fbr　the捻rget　specimen．　Using　the〃2－value　determined，撫e　evol藤on　ofthe

　　Weib縫11　stress飾r　the惚get　spec漁e蕪is　calcula£ed至f｛he　target　spec㎞en　is　subj　ectedto　dyna総。　loadi皿g　or　prestrai簸，

　　the　s鍾ess－strain　curve｛br撫e　Welb磁stress　a戯ysis　should　reHect　such　ef驚ct．
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Fig．1Procedure　fbr　fねcture緩a難sfbrabihty　analysis　base（1　on　the　W巳ibull　stress　criterioll　alld　defhlition　ofCTOD　ra£ioβ。
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（3）℃be　evaluation　ofthe　f｝actu∫e　perfb㎜ce　ofthe　target　spec漁e且．　Findhlg　the　load　level　at　whic蟄he　targe£spec㎞en

　　produces　the　compatible　Weibull　stress　wlth　the食act環e纏ghness　specimen，　the廿actロe　per負）㎜ance　ofthe倣get

　　spec㎞en　is　predic£e（董．　The　prediction　ls　conducted　in　the　ra登ge　ofthe　ffact蟹e　toughness　results．

A丘ne　FE－mesh　genera亀ion　is　required　to　ob重ain　a　reliable　va玉疑e　ofthe　Weib慧11　stress．　The　selec£iG難ofthe罫e艶rence

vo沁me％does　not　af艶。££he實ac斑re　tr㎝s懸ab鐵砂analysis，　because　the　use　ofadif偽rent　volume％寧scales　the　Weibu11

stress　ofeach　spec㎞en　by£he　sa】鍛e　magni加de　of【ア6／K）‡］レ励．　Hence，　a翼簸it　voiume　fbr％is　convenie麟fbr　ca圭culat血g

the　Weibuil　s重ress．　It　was　demonstra£eδby　the　previous　studies　tha£the　cri£ical　Weibu難s鍍ess　is　independe搬。紬e

specimen　thick蕪ess　and　geometry，　crack　size，10ading　ra毛e，　pres鉱a㎞g　and　the　strength血smaξch　as　f毎as　brittle登ac雛e

主sdo】謡nallt　hl　the㎜teria1，

A罫）p燧。蹴ion　of智》e縫）縫疑Sセress　Criterlo轟to　Frac馳re粋絶dlc垂1◎n

　　Exa瓢ples　ofthe　fね。雛e　tra臓sfもrability　analysis　based　on出e　W6重bull　stress　c孟erio正1　are　presented．　Figure　2　shows　the

pre（hctio無ofthe丘acture　per藪）㎜nce　ofalarge　hollow．section　bea皿．　The　ma重erial　used　was　a　high　s紋ength　s亀ructural

steel　of49◎MPa　strength　class．　T難e触ctロe乞oughness　was　designed毛。　be　in　a　l◎w圭evel　to　cause　b醸le仕act蟹e　at　the

service　tempera斑re　of　stee1一倉amed　s£澱。乞ures。12he　fbllow－section　beam　i駕沁ded　sha圭玉ow　V一鍛otches　of1㎜dep£h　a毛the

edge　ofthe　beam薮ange，　and　tested　in　a血ee－poi難£be慧d　manner　at　OoC．　The　c1ゴtical　CTO至）va正ue　at　OoC　ofthe　s狛皿（㎞d

登acture重oughness　specimen　was　about　O．15mm．　Co簸ve搬iona1行acture　mechanics　apProac蓋es　afe　not　apP1主cable，　because

毛hey　have　develoρed　fbr　the　cracked　body．　The　fね。継le　load　ofthe　hollow－section　bea盤pre（張αed　by　the　W6ib認stress

c霊ter童on　agrees　we圭圭with　the　expe血nenね1　results．

　　Figure　3　shows雛e　combined　effbct　ofdynamic　load血g　and　prestrain　on重he　critical　CTOD　of重he飴ct蟹e　toughness

speci烈en．　A　low醜g㎞ess　structural　steel　of490　MPa　stre難g重h　class　was　tested　at　the　room　temperature．　The　loa（撫g　ra重e

a麗pres綻ain　level　were　selected血the　light　ofthe　pos£一二vesεlga重盆on　ofthe　Kobe　Great　Earthqua至（e　happeneδon　J頷ua】7

17，1995．The　dynaエnic圭oa（㎞g　a豆d　prestra溢decreased　the登ac雛e£oughlless毛。　a　large　extent．　This　is　atthb羅ted　to　the

elevation◎fthe且ow　stress　of癒e飢aterial。丁鼓e　Weibull　stress　c燦e盛on　predic£s　well　the　toughness　de重eriora£lon加the

dynanlic　a1主d　prestrained　c◎Rd宝tio簸s．

　　The　stre慧gζh　mismatch　ef艶ct　oR癒e　fね。継e　resistance　ofweldedjo醸s　in　the　d雛。磁e一£o－brittle　tra鍛si亀ion　ra難ge，　and

the　residua玉s総ss　effbct　caused　by　a　waml　pre王oa血g　were　also　success癒玉玉y　predic£e（i魚田he　recent　papers．

F『盆。豊u『eτ◎縫ghr喰ess　SC副i轟g　fo『炉7融C匙u『e　Co轟匙『◎l　D¢si甥n

　　In　orde∫£o　apPly　the輪i1）ull　stress　criterio蒸£o重he丘actuエe　control　desig鍛ofstruc蟹al　components，癒e　co鍛stra血t

correctio鷺ofCTOD　is㎜de　as　a｛甑重lon　ofthe　de鉛㎜ation　level　ofもhe　co脚one簸£s．　The　CTOD　ratioβls　de勉ed　as

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　β端δ3P／δ暁P　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（3）

whereδ卿is　the　CTOD◎f　a　wide　plate　su切ec£ed　to　tension，　and邑p　is　aR　eq滋vale嬢CTOD　a£which　the　sta鍛dard欽ac鋤’e

to縫gh簸ess　specimen　gives　a　compatible　Weibull　stress　with　the　wide　plaもe（see　Fig　1）．　The　CTOD　ratioβis　c醸rolled

磁a重皿1y　by　the　work：hardening　property　of重he　material　and　the　crack　dep£h　in重he　w圭de　p韮a重e．　The　CTOD　ratloβwas

面pleme煎ed　in　the丘’ac組’e　assessment　guide至ine，　Method　ofAssess搬e搬ofBh賃le　Frac櫨’e魚S重eel　W61dme鍛ts　S醐eαed

to　Cyclic　and　Dynamic　Large　S重τaining（W氾S－TR　2808：2000）published　by由e　Japa蕪Wel面g　Bngineering　Socie£y．　In

V冊S－TR　2808，　a　practica玉apP圭ica重主on　ofβis　given　for　the丘7acture　perfbrmance　assess騰e膿of　large－sca玉e　colu磁n一£o－

beanユco皿ec重目◎ns．

　　Currently，癒e　followhlg　researches　are　exec滋溢g毛。　establish　the　ffactu■e　control　desig薙w主一門he　V晦ibu盤stress：

（a）．Quantifica£重on　ofthe　CTOD　ra敏）βfbr塩e蕊s搬atched　welds，　such　as　the　EB　and　Laser　welded　j　oints．

（b）Physical　c◎rτelation　be£wee難由e　Charpy面ρac£properties　and　the　materia至飴cture　to琶gh鼓ess．

（c）Fracture　assessment　of　s周囲。雛al　compo難ents　with　geometrical　discontin麟y，

（d）Applica毛ion　ofthe　W6呈b這圭韮s£ress　critehon　to　the　evaluation　of血ter鉛ce盤acture　a獄d鼓ydrogen血duced　crack魚g．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　P
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　　　　　　　　　　Evaluation　of　Hydrogen　Embrittlement　Fracture

　　　　　　　　　　　　of　High　Strength　Steel　with　Local　Approach

S．Takagi田＊，　T．亙noue田，　S．　Terasaki【1】，　K．　Tsuzaki田and　FMinami［2】

　　　　　　　　　田Materials　Creation　Research　Group，　NIMS，　Japan
　　　　　　　　　　　　＊　　　　　　　　　　　　　　present　address：Kawasaki　Steel　Corp．，｝apan

　　　　　　　　　［2】Depertment　of　Manufac加ring　Science，　Osaka　Univ．，　Japan

　丑◎夏蓋盈琶護。⑪d匿且且C重孟0翻

　De玉ayed　f1’aαufe　is　one　of　the　mlain　faαors　which　prohibi毛s£he　utilization　of　ultra　high

stre鍛gth　steels　with　tensile　stre簸gth　over　1000MPa　for　co無struction　compone簸ts　and

automob量1e　parts．　However，　no　adeq紐a毛e　rnethod　is　available　to　eva韮uate出e　sじsceptib鐵ty　of

ukra　h三gh　stre難9縫1　s£eels£o　delayed倉acture．

Delayed倉actwe　is　generated　by　hydfogen　in　steels　a難d　af艶cte（圭by　the　degree　of　stress

co簸centration．　Hydrogen　int田（1es　i凱。　steels　when　steels　are　co罫roded．　Thus，　in毛he　delayed

fracture　evaluation，　it　is　important　to　consider　two　factors；hydrogen　i蟹rusio簸ffom　the

e難viro鍍ment　i磁。　a　steel　pa夏てand　hydrogen　embrittleme飢（HE）s礒scep毛ibi撫y　of毛he　stee墨used．

Tbis　paper　fbcuses　o難the　quantificatio難of　the　latter　faαor．

In　the　HE毛est　of　notched　specimens，　hydroge簸atoms　accumula毛e　in　a　regio難of　the

maxhnum　hydrosta毛ic　stress　by　stress　assisted　diffusion，　a難d£he　hydfoge嚢induced　cracking

occ擁rs　from　the　weakest　po玉n口n　tha毛region．　Yamasaki　and　Takahashi田reported　that　the

HE　in　high　strength　martensitic　steels　where　the　cracking　r巨ode　ls　of　i凱ergranular　frac£ure

£ype　is　con毛rolled　by　the　first　crack　generation，　i．e．，　the　propagatio簸of　the　firs宅crack　resu1毛s　in

the　fi鍛al　failure．　This　s鷺99ests　tha毛in　high　stre簸gth　stee三s　the　H］巳behavior　is　determi鍛ed　by　a

loca至stress　and　hy（irogen　conce擁tratio鍛around　the　rnaximurn　hydrostatic　stress　Poi熱£near　the

慧otch　roo重．　亙n出e　prese嚢t　study，　the　stress　and　hydrogen　parameters　tha£coatrohhe　HE　are

developed．

露。E即e謬蜘e賊

Aquenched　a鍛d£empered　JIS　SCM440　s£eel（0．40C－0．24Sl－0．81Mn4．03Cr－0．16Mo

（mass％））and　a　te簸sile　strength　of　1403MPa　was　used．　Round　bars　were　auste陰ltized　at

1153K」＆）r　45　min　a難d　quenched　i簸oi1．　Then毛hey　were　tempered　at　723K　fbr　90搬i簸，

sBbsequendy　quenched　in　wa毛er．　The　dlameter　of　the　HE　tests　specimens　was　10mm．　The

stfess　co難cen£ration　fac£or　K毛was　changed　ffom　2．茎to　6．9　by　altering　the　cufva蝕re　of出e

circumfbrentiah｝otch．　The　applied　s£ress　was　in　the　ra鍛ge　O．33　to　O．72　t童mes　the　tens二二e

stre総gthσ，B（＝2王48MPa）of　the　nαched　specimea．　The　average　hydroge難conte難t　in　the

specimens　was　meas駐red　by　a　thermal　desofption　a鍛alysisほsl銭9　Q－mass　at　a　heating　rate　of

茎00K／h，　The重ota至hydrogen　co飢ent　desorbed　up　to　573K　was　defined　as　a　diff魏sible

hydroge難content．　These　samples，｝剛毛ests　metho（墨and　condkions　were出e　same　repoτ毛ed　in

ref．［2董一［4］，

stfess　dまst！’ibutions　in　the　specime簸s　were　aaalyzed　usiag　FE－code，　ABAQus／standafd

ver5．8．　The　r曲imum　e韮emen匙size　was　about　1μ肌

The　Weibull　stress　de負ned　by　Eq．（1）was　calculated　as　a　drivi陰g　force　of　H：E倉ac毛魏re［3］，

［5］．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　エ

　［却而］万
Vo：re罫erence　volume　of　fracωre　uni｛（lmm3　in　thlsジaper）

Vf：fracture　process　zone　taken　as　a　reglon　where　maximum　p漁cipa；stress

　　exceeded　O．8　tlmes　l｛s　peak　value

m：Weiもull　shape　parameter（changed　from　lOto　301R　this　paper）

σcrr：effect呈ve　stress　for　fracture　in　frac監疑re　process　zo鷺e

　　　（maximum　p加cipal　s之ress　ln　this　paper）

（1）
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The　hydrogen　co凱ent　accumuiated　at　a　point　Hc＊was　calculated　by　eqB．（2）【3L潤and

diffusible　hydrogen　content　in　the　ffacture　pfocess　zo盆e　Hc＊（ave，）was　calcalated　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　by

・u狙m・・ti・n・f　Hc＊（e韮ement）・　　　　。。、（，1，men。、　d、，f，＿b。、wee，・yd，。、，。、・、、、，ess・。

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　△α（響刎△v｝。、瀧黙欝i羅鷺膿：：∵盤：脚（2）猛・（伽　）一H・×・xp｛

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（2xlO’6m3／moD

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Hc：maximum　value　among　diffぴsible　hydrogen

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　contents　ofunfailu罫ed　specimens猿舞der　sa碧ae　s｝1ape

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　of　speclmen　and　apPlled　s毛ress

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　R：gas　constant，　T：test毛emperature（コ300K）

　3。聡藍｝s雛廻総七二丁目》鼠sc魍ss量。駿．．

Nozue［6】considered　that　the　peak　va更ues　of出e　maximum　pr1ncipal　stress（σp（peak））and

the　peak　value　of　diffasible　hydrogen　con宅ents（Hc＊）10cally　acc“m擁1ated疑ear　the難otch　roo宅

fbr　the　specimens　w玉山Hc　control　the　HE倉acture．　Fig．1　shows重he　result　of　the｝肥
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　relat豆O簸sh量P　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　［2］．susceptibi玉ity　evaluatio難with　our　experiment　byσP（peak）and豆｛c＊
between　these　parameters　depends　o盆Kt．　Tha£is　because　the　stress　distributio嚢s　of　the　same

　　（peak）co籍d四重ion（for　example，　A　and　B　i簸Fig．1）depe茎｝d　o簸Kt［21，［3］．警　　he　H£倉acture　is　t！’iggered　by　the　f量rst　cracki鍛g　at　the　prior－austenite　grain　boundary，　the
weakesdink　model　may　be　applied　to　the　HE　phenome獄a．　Thus　the　stress　distributio難must
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　we宅ried定Obe　coRsidered　in　the　HE　susceptibi韮ity　evaluatio錘．　From　these　two　point　of　view，

evaluate　the　HE　susceptibility　w油the　Weibull　stressσ。．　The　di飾sible　hydrogen　co㈱Rt　i嚢

重he　ffacture　process　zone（Hc＊（ave．））was　adopted　as　the　hydroge獄parameter．　The　results　of

毛he　HE　susceptibility　evaluation　byσw　and

Hc＊（ave．）are　shown　in　Fig．2．　The　WeibuU

shape　parameter　of　m凝15　was　used　for　the

presen毛steel．　The　E　fractures　in　various
condi£io難s　of　Kt　a簸d　　apPhed　　stress　are

UniqUely　COntrO韮1ed　byσw　and　HC＊（aVe・）・

　講。s樋㎜㎜認κy

This　paper　aimed　a芝clarifying　the　s毛ress　and

hydroge鍛parameters　that　control　the｝iE　A
comme∫cia10．4％C4％Cr－0．16％Mo　stee1（」亜S

SCM440　steel）wi毛h　a毛ensile　strength　of

1403MPa　was　used．
　　亙twas　demonstrated　that　the　1ocal　approach

analysis　employed　in　毛h至s　paper　is　eff6c宅ive

for　the　eval装atio簸of　HE　susceptibility　of　high

strength　stee1．　Furthef　study　主s　going　o熱　to

estab薮sh　the　HE　fracture　evaluation　procedure

based　on　the　Weibull　stress　apProach．

）董
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）6
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買聡重㊤r繍。樋。聰s涯彊㊧山門》廷｝㊧餓F乏学長9胆｛e盈）盆醗認霧㊧翻髄d葺翌y（童ro響㊧餓

　　　　　　　　　　　　　　　　　M．Nagumo，　H．　Shimura，　T。　Chaya

Department　ofMateriaIs　Science　and　Engineering，　Waseda　University
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H．Hayashi　and　L　Ochiai

　　　　　　　　　　　　　　　　　　R＆DSection，　Suzuki　Metal　Co．

　　　Interaction　be重ween　fatig録e　damage　and　hydrogen　appears　typically　as　the　corrosio簸

fatigue，　ear茎y　crack　growth　and　reduction　in　fat玉gue　lifb　in　corrosive　enviro㎜ents．　One

mechanism　so　fヨr　proposed　fbr　co1Tosion　fatigue　is癒e　enhanced　uptake　of　hydrogen　due　to

breakage　of　protective　surface　film．　Another　example　of　fatigue－hydrogen　interactio鷺is　the

so－called　giga－cycle　fatigue　of　high　s重reng重h　steels　in　whlch　the　fatigue鼓ml重decreases

associated　with　the　appearance　of　op重ica1玉y　dark　area　around　non－metallic　inclusions山．

Involvement　of　hydrogen　in　the　fatigue　failure　is　now　fairly　evident，　but　the　mechanism　is　a

matter　tO　be　examined．

　　　The　aspect　we　are　to重ake　is　the　interaction　of　hydrogen　with　defbcts　created　durlng

fatigue，　rather　than　hydrogen　ksel£　It　has　been　revealed　that　er由a簸ced　susceptibility　to

delayed　含act疑re　caused　by　alterations　of　environrnent，　such　as　重he　apPlied　stress　［2］　or

extemal　hydrogen　po重entia1【3】，　was　not　associated　with　the　enhanced　e厩ry　of　hydrogen．　A

proposed　model　of　hydrogen－rela重ed　failure［4］assumes　strai登一induced　fb㎜ation　and

agglomeration　of　vacancies　wi癒the　aid　of　hydrogen，　facilitating　easy　fb㎜ation　and　linki簸g

of　microvoids．　On｛heαher　hand，　i簸research　on　fatigue，出ere　have　been　substantial

obsewatio簸s　that　suggest　vacancy　produc重ion　in　persistent　slip　band　as　doc㎜en重ed　in　a

review　article［5］．　Then，　the　fa重igue－hydrogen　interaction　could　be　examlned　with　respect　to

vacancies　produced　during　fatigue　and　involvement　of　hydrogen　i簸that　process。　In　the　presen重

paper，　i捻crease　in重he　susceptibility　to　delayed倉acture　associated　with　fゑtigue　damage　of

high－strength　martensitic　steels　is　shown．　Accumulation　of　fatigue　damage，　involving　creation

of　point　de驚cts，　has　been　revealed　by　means　of　hydrogen　thermal　desorption　analysis（TDA），

utilizing　hydrogen　introduced　into　specimen　as　a　probe　of　de驚cts［6，71．

　　　　Adelayed　f｝acture　test　in　a　20％NH4SC：N　aqueous　solution　a重50℃was　conducted　w紘

a5－mm－diameter　round　bar　of　a　JIS　SUP12　steel，0．57C－1．45Si－0．68Mn－0．69Cr（wt％），

oi1－quenched　a負er　being　austenitized　at　910℃fbr玉5min　and　tempered　at　460℃fbr　g　min

重oatensile　strength　of　1815　MPa．　Prior　to　the　delayed　ffac雛e　tes重，　the　specimens　were

sl止jecte（i重。　a　rotational　bending　fatigue重es重u簸der　constan£s重ress　amplitude　a重arota重io塾al

speed　of　500　rpm．　Two　levels　of　fatigue　cycles　were　chosen，　one　close　to　and　the　other　a　half

ofthe　fatigue　lif¢．

　　　　The　delayed倉acture　tes重results　are　shown　in　Fig．1　fbr　the　as－heat－treated　specimens（N）

and　fbr　specimens　pre－fat三gued　fb∫4×104　cycles（A）or　fbr　8×104　cyc至es（B），　respectivel）へ

Some　B　specimens　were　s呵ected　to　annealing　at　200℃fbr　l　h　a負er　pre一伽gue，　and　their

delayed　fセacture　data　are　also　included加Fig．1．Hydroge熱was　pre－charged　fbr　24　h　prior重o

the　delayed　f｝ac加re　test．　Figure　l　indicates　that　the　time　to　ffacture　was　reduced　fbr　the

specimens　su切ected重。　pre－fatigui陰g，　wi重h　the　reduc重ion　becoming　more　pronounced　as癒e

number　of　fatigue　cycles　i鶏creased．　Low－temperature　armealing　of　the　B　specimens　after

飴tigue　recovered　the板me　to　ffacture　to　nearly　that　of重he　N　specimens．　These　results　indicate

重ha重specimens　su切ected　to　fatigue　have　high　suscep重ibility　to　delayed　倉acture　and　point

de鉛cts　created　during　fatigue　play　a　role云n　the　increased　susceptibility．

　　　Then，　the　acculnuladon　of　fatlgue　damage　was　examined　with重he　same　steel　utiIizing

hydrogen　as　a　probe　of　defbcts．　A　mar£ensitic　steel　of　the重ensile　stre簸gth　of　1493MPa　fbr

pre－stressed　concrete（PC）bar，　which　has　an　inf壱rior　f読tigue　property重。重hat　ofthe　Si－Cr　steel，
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was　also　used　fbr　compadson．　Specimens　su切ected　to　various　fatigue　cycles　a簸d
subsequently　annealed　at　200℃fbr　l　h　were　prepared．　In　order　to　detect　def巳cts，　hydrogen，

was　i豊troduced　to　fatigued　specimens　and　was　s“切ected重。　TDA．　Hydrogen　chafgi鍛g　was

conducted　by　ca重hodic　electrolysis　using　3％NaC1＋　39／1NH講SCN　aqueous　solution　a重　a
current　density　of　O．75職ヘノcm2　f～）r　a　period　to　a牲ain　the　sa重ura重ed　hydrogen　concentration．

　　　hFig．2，　the　hydrogen　contents，　i．e．　the　integτated　desorption　peak　intensity　up　t◎400℃

of　absorbed　hydrogen，　in　fatigued　or　subsequently　ε㎜ealed　specimens　are　show簸　as　a

fUnc重ion　of　f滋igue　cycles・The　to重al　hydrogen　co鍛ctent　decreased　initially，　but℃umed　定o

i雄crease　with　the　progress　of　fatigue．　The　decrease　in　hydrogen　co鍛tent　by　a㎜eali亘g　implies

that　a　part　of　hydrogen　traps　iR　the　fatigued　specirnens　is　point　defヒαs，　pres㎜ably　vacancies．

The　amou滋of　the　decrease，　which　corresponds£o　vacancy　de獄sity，　is　separately　plotted魚

Fig．2．　It　is　noted　that　the　decrement　increased　con重inuously　af㌃er　the重uming　poin宅of　the　to重al

hydrogen　coRctent，　which　showed　again　a　substan重ia玉decrease　a重just　befbτe£he　faihre．　The

increase　in　vacancy　density　in　the　co蟹se　of　fatigue　is　consiste飢with　the　delayed倉actur¢

results　show11　i丑Fig．　L

　　　According　to　our　model　on　hydrogen一窒elated　failure［41，　vacancy　crea重ion　is重he　primary

factor　that　controls　the　susceptibility．　Vaごious　mechar江sms　can　be　co鍛sidered・fbr

strain－induced　fbmla重ior【of　vaca血cies，　but　it　may　take　place　prefヒrentially　associated　with

interactions　of　dislocations　in　the　area　of　high　disloca賃on　densit）へMost　probable　sites　are　in

slip　bands　as　revealed　on倉acture　surfaces　chaじacte乾ed　by　s重戯ions　and　quasi－c夏eavage　in

which　crack　extends　along　lath　boundaries　coincident　with　the　orien宅atioII　of　disloca£ion　cell

walls，　Persiste簸t　slip　band　developed　in　fatigue　may　act　i鍛asimilar　way　and　lead　to　the

fb㎜ation　of　microvoids　and　their　li面ng。乃e　e銑ct　of　hydrogen　o漁tigue　prope貫ies　wi1玉

be　also　discussed　f｝om　the　viewpoint　of　vacancy　density　increased　by　coupling　wi癒

hydrogen．
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Atomistic　behavior　of　hydrogen　in　iron倉omαわ一∫競∫o　calculations

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　YTateyama　and　T．　Ohno

　　　　　　　　　　Computational　Materials　Science　Center，　NIMS，　Japan

且。耳謡ro撫。麟。聡

Hydrogen　embrittlernent（HE）in　Fe－based　stmctural　ma毛erials（8．g．　s宅eels）has　been　a

long－s毛anding　problem．　A　m句or　cause　is　that　atomistic　behavior　of　H　even　in　p壌e　Fe　has簸。重

been　fUlly媛nders毛ood　ye重because　the　observation　of　H　is　very　dif巨cul宅due毛。重he　low　H

solubility（～10－5　at．％）［1］．　To　overcome　this　si搬a£io薮，　a重om三s重ic　simula重ion　with　high

accuracy　can　be　a　most　power制tooL　In掘s　paper，　we　investigate　interstitial（diffUsible）H

states　a簸d　H　e焼cts　on　defbcts　in　p魏re　Fe　on　a毛omic　scale　by　rneans　of　accurateαわ一加〃ガo

calculations．　Based　on重hese　results，　we　discuss　the　microscopic　processes　of　HE　phe烈ome簸a

i簸Fe．based　ma重erials．

2。　C3且。亘夏鑑a重養。宜亘

We縫se　oわイ纏∫o　method　with　plane　wave　basis　and　pse登dopo重en宅ial，　which　is㎞own　as　most

acc慧rate　inτelaxed　structures　as　well　as　electronic　states．　Spin　polariza重ion　essential　fbr　the　Fe

stab鑑重y　is　incorporated　in　the　electronic　states　calculations．　Zero－point　motion　energy　of】日：is

calcula重ed　by　Schrodinger　eq穏ation　with　H　adiaba重ic　potentia1癒a重is　evalua重ed　byαわ一謝∫∫o

calcula宅ions．　Heat　ofsolu重lon鉤r　H　as　well　as　various　de色。重energies　in　bcc　Fe　are釦㎜ula重ed

by　the　supercell　scheme，　and　obtained　f｝o登｝the　results　of　calculations　with　a　54－atoms

supercell．　The　calcula£ed　fUndamental　properties　of　bcc　Fe　are　in　excellent　agreement　with

experime薮ts，　which　are　shown　in　Fig．　a．

3．　Res髄旦窪s

Our　calcula毛ions　including　zero－poin重mαion　ofb　H　clarify　tha重a玉ocahzed　s重ate　a重aTsi£e，　not

delocalized　one，　is£he　rnost　stable　f～）r　in重erstitial　H：in　bcc　Fe．　The　res疑lting　heat　of　so1疑tion

R）rinters重itial　H　is　O．32eV　which　is　in　good　agreernent　with　experiments（0．30　eV）［1］．

Conceming　the　stabili亀y　of　rnonovacancy－hydrogen　complexes　（VH：η），　the　calcula重ed　H

trapPing　energies　fbr　VHη（炉1－3）well　explain　the　experimen重a至res麟s　q疑antitatively（Fig．　b）．

The　results　cleaτly　show　that　VH2，　not　VH6　as　previously　believed［2］，　is　the　mos重stable（Fig．

c）．This　VH2　Jeads　to　O．5　eV　decrease　of毛he　monovacancy釦㎜a重ion　eneτgy，　which
corresponds　to　107　times　increase　ofthe　monovacancy　conce簸tration　at　300　K．　It　is　also　fbu薮d

that　c夏usterization　of　VH2　is　energetically　favorable．　Th童s　is　contrary　toもhe　previous　scenar童o

related　to　VH6，　where　the　clus重erizat圭on　is　unfavorable　d疑e　to毛he　decrease　of　H毛rap　si£es　in

the　vacancy．　This　VH2　clusterization　leads　to免㎜ation　of　tabular　vacancy　clusters　along

｛100｝　or　｛110｝　plane　so　as　not　to　lose　宅he　stab韮e　H　sites　in　the　cluster（Fig．　d）．　Such

anisotropic　clusters　can　be　probable　candidates　fbr　crack　nucleation（voi（1　fbrrnation），　since

bo重h　are　m句or倉acture　planes　in　bcc　Fe．

4．昼）量SC闘SS嚢0魏

The　res“1ts　of　H－enhanced　vacancy％㎜ation　and　anisotropic　clus重erization　in　bcc　Fe　are

likely　to　give　more　fbasible　explanations　fbr　the　microscopic　processes　in　the　HE－related

phenome照．　These　co撮d　explain　H－enhanced　lattice　decohesion［3］without　postulating

improbable　acc“mulation　of　interstitial　H．　Also，　they　would　be　directly　co㎜ected　to　materia1

毛hinning　in　the　HELP　theory［4］，　which　has　been　ambiguous　so　far．　The　increase　of　vacancy

can　contribute　to重he　experimentally　observed　enhancement　of　dislocation　mobility　as　the

elastic　shielding　mechanism，　by　facilitating　dislocation　in重ersection　and　jog　motio簸s．　Thus　our

results　sugges毛tha重vaca熱cy　processes，　which　have　never　been　extensively　discussed　as　ye重，

are　expec重e（圭to　be　more　relevant痴an　intersti重ia1｝｛to　the　microsco茎）ic　processes　of　HE　in

Fe－based　ma重erials．　As　demonstrated　here　dete㎜ination　of　a毛omistic　behavior　of　H　in　bcc　Fe
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　つ

will　be　indispensable　fbr魚rther　understanding　of　macroscopic　HE　phenomena　in　Fe－based
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StrUCtUral　materialS．
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Figure（a）Fundamental　properties　of　bcc　Fe　in　our　calc“1ations　with　the　results　of

experiments　and　the　other　calculations．（b）Htrapping　energies　fbr　VHη．（c）Configuration　of

VH2　in　bcc　Fe．　Dark　and　light　spheres　show　H　and　Fe　atoms，　respec宅ively．　Electro亘density

related重。　Fe－H　bonding　is　also　shown　as　gray　c歪ouds．（d）Tab縫1ar　vaca貧cy　clus£ers　on　the

｛100｝and｛110｝planes，　which　are　probable　in　the　presence　of　H。
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　　　　　　　　　　　Department　of　Ma重erial　ScieHce，　School　of　Engineering，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　University　ofTokyo，　Japan

丑。　互團翻・od眼e重量。簸

In　delayed倉acture　process，　hydrogen　has　been　reported　to　a偽ct　both　crack簸ucleation　and

propagation，　and，　according　to　generaHy　accepted　idea，　accul算ulation　of　dif壬hsible　hydrogen

atoms　at　a　stress　concentration　region　precedes　crack　initiation．　However，　fbw　experiments

have　been　conducted　to　dete㎜ine　the　distribution　of　hydrogen　in　the　stress　concentrated

region　around　a　notch　or　a　crack　tip．　One　reason　fbr　this　is　that　hydrogen　cannot　be　detected

by　common　analyzing　apparatuses．　Moreover，　since　hydroge熱di飾ses　much飴ster　in　fbrritlc

and　marte難sitic　steels　than　do　other　impurity　elements，　direct　analysis　of　hydrogen

concentration　at　a丘acture　surface　would　be　diff玉cult　even　if　a　highly　sensitive　analyzer　is

available．　In　order　to　make　a　breakthrough　in　this　situation　the　present　authors　have　been

trying　to　apply　a　hydrogen　microprint　technique（HMT）田，　which　is　a　kind　of　visualization

of　hydrogen，　to　a　examination　of　behavior　of　hydrogen　in　re璽ation　to　the　delayed行acture　of

steels．　Ifquantitative　infb㎜ation　on　hydrogen　iR　a　sample　could　be　ex捷acte面om　the　results

of　this　visualizing　method，　new㎞owledge　may　be　obtained　about　mechanism　of　the　delayed

倉acture．　Thus，　in　the　present　study　released　hydrogen　of　various　amounts　was　quantitatively

visualized　by　a　high　sensitive　HMT　modi負ed　by　the　present　authors［21，　and　its　detection

ef行ciency　was　compared　with　that　ofthe　conventional　HMT．

2．Exper量me漁艮Proced膿re
Plate　specimens　of　l　x　27　x　27　mm3　were　cut　f｝om　a　steel　sheet　which　had　a　composition　of

O．84％C，0．74％Mn，0．19回目i，0．013％P，0．0013丁目in　mass　percent　and　balance　Fe　and　had

apearlitic　microstructure．　One　side　of重he　specimen　was　polished　with　O，1　pm　alumina　paste

to　a　mkror－like　finish，　and　the　other　side　with　1200　grid　paper．　The　mkror－like　surface　was

successively　elec往oplated　with　a　nickel　Iayer　of　50㎜thic㎞ess倉om　a　wa賃bath　in　a　similar

way　per魚㎜ed　in　an　elec廿ochemical　hydrogen　pe㎜eation　method［3］to　improve　the

sensi重ivity　of　the　HMT［21．　The　nicke豆plated　sur魚ce　was　then　covered　with　a　ge豆athl　based

nuclear　emu豆sion（Ilfbrd　L－4，　d伽ted　2　times），　and　subsequent夏y　the　specimen　was　mounted

on　a　charging　cemn　such　a　way　that重he　sur飴ce　without　the　gelati面㎞魚ced　a　cathodic

solution　as　illustrated　in　Fig．1，　and　charged　with　hydrogen　cathodically　under　several

charging　conditions．　Hydrogen　atoms　dissdved　in　the　specimen　dif魚sed　t㎞ough　it　and　then

they　emerged　ffom　the　specimen　surface　covered　with　the　ge豆a伽film．　In　this　occation，　they

reduced　silver　ions　in　the　silver　bromide　crystals　to　me重allic　silver　as　written　by　the　fbllowh｝g

reaction：Ag＋＋H麗Ag＋H＋．　Af辻er　e韮apse　of　a　prescribed

exposure　time，　the　remaining　silver　bromide　cWstals　were

washed　away　by　immersing　the　specime垣n　a　fixhlg　solution

（and　thus　the　silver　particles　present　on　the　surface　indicate

sites行om　which　hydrogen　has　been　re蓋eased）．　Af竜er　the

specimen．was　rinsed　with　distiHed　water　a駐d　dried，　the　si夏ver

particles　present　on　it　were　observed　with　a　scanning　electron

microscope（SEM）and　ana至yzed　with　a　an　energy　dispersive

X－ray・pec鷹t・・（EDXS）・Th・amo・・t　of　hyd「oge塗Fig．1．Thech飢gl。gcell　l譜．

GALVANOSTAT

　　　　　　　SPBCIMEN

_　　Pt　BL£CTRODE

@　　CATHODκ盟
G£LAT餌

一259一



released　under　each　charging　condition　was　dete㎜ined　by　an　electrochemical　hydrogen

pemleation　method．

3．　Results　and】）iscussion

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　5μm

Fig，2．　SEM　images　of　the　modi五ed　HMT　test　specimen　surface　electroplated　with　nickel　and

charged　with　hydrogen　fbr　5　min（a）and　40　min（b），

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　5

Fig．2shows　typical　SEM　images　fbr　charging　times

of　5　and　40　mhL　The　number　of　white　silver　particles

observed　hlcreases　clearly　with　charging　time，　i．e．，

with　the　amount　ofhydrogen　released．

In　Fig．3，　the　X－ray　hltensity　of　silver　fセom　which　a

background　has　been　subtracted　is　plotted　as　a

fUnct量on　of　the　amount　of　hydrogen　determhled　by　the

electrochemical　pe㎜eation　test　The　intensity　is

compared　with　that　obtained　by　the　conventional

HMT，　i．e．，　the　one　obtained　using　the　specimen

without　nickel　plating．　It　should　be　noted　that　the

modified　HMT　with　nickel　plating　yields　the

reproducible　X－ray　intensities　increasing　with　the

amount　of　hydrogen　ranging　ffom　O．4－4．2xlO’3

mol／m2，　though　the　conventional　HMT　canllot　detect

theses　amounts　of　hydrogen　because　of　its　low

detection　efficiency．　In　order　to　determ血e　the

detection　ef行ciency　of　the　modified　HMT，　the　X－ray

intensity　was　converted　to　the　amount　of　silver　in

units　of　moym2　by　using　a　calibration　curve．　This

curve　was　obtained　by　analyzing　silver　films　with

EDXS　under　the　same　condition　as　fbr　the　previous

analysis．　Fig．4gives　the　result　of　the　conversion　and

血dicates　that　the　detection　ef且ciency　is　about　40％．

Rough　estimation　of　the　ef臼ciency　of　the
conventional　HMT　yielded　1％，　and　thus　it　was

revealed　that　the　modi且ed　HMT　had　40　t㎞es　as　large

ef正iciency　as　the　conventional　one。
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Microstructural　study　of　1500MPa　CrMo　steel　by　use　ofTEM，　EDS

mapping　and　EELS

Xiao乞hong　Zhang，　YUe　Ma　and　Jun　YUan

Department　ofMaterials　Science　and　Engineering，　Tsinghua　University

Beijing　l　OOO84，　PR．　China

　　　T㎞ee　s㎜ples　were　used　in　this　work．　S㎜ple　l　was　co㎜ercial　stee142　CrMo㎝d

sample　2　and　sample　3　were　high　strength　CrMo　steel　with　higher　tensile　strength．　The

compositions　of　the　s㎜ples　are　listed　in　the　table　1．The　sample　l　was　oil－quenched　at　880。C

fbr　15min　and　then　aged　at　350。C　fbr　120　min．　The　sample　2　and　s㎜ple　3　were　oil－quenched

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Table　l　compositions　of　s㎜ples

C
（
％
）

Si

i％）

Mn
i％）

Cr

i％）

Mo
i％）

P
（
％
）

S
（
％
）

Nb
i％）

V
（
％
）

1 0．39 0．29 0．8 1．08 0．22 0，025 0，019 口 ■

2 0．42 0．27 0．46 1．12 1．15 ＜0．005 ＜0．005 0，042 0．30

3 0．42 0．27 0．46 1．12 1．15 ＜0．005 ＜0．005 0，042 0．30

at　930。C　fbr　30min　and　then　aged　at　550。C　and　600。C　respectively　fbr　120　min．　The　tensile

strength　of　sample　2　and　sample　3　were　l　580MP　a　and　1600MPa　respectively．

　　　EELS　and　EDS　elemental　mapping　were　perfb㎜ed　using　a　field　emission　gun

transmission　electron　microscope（TEM，　JEM－2010F，　JEOL）equipped　with　energy　dispersive

spectrometer（ED　S，　Link　ISIS，　Oxfbrd）and　electron　energy－loss　spectrometry（EELS，　GIF，

Gatan）．　When　necessary，　sarnples　were　ion　milled　to　remove　any　sur血ce　oxide．　Spectra　were

deconvoluted　by　the　Fourier－10　g　method［1］to　remove　multiple　scattering　components　and

were　background　subtracted　by　fitting　the　preedge　background　with　a　power　law　fimction．

・灘『

　　　　　　　　　　　　Fig．lVC　particle　　　　　　　　　　　　Fig．2　Mo2C　particles

　　　In　sarnple　3，　VC　and　Mo2C　p菰icles　were　fb㎜d（Fig．l　and　Fig．2）．　They　were　less　than

50㎜in　diameter．　While　in　sample　2，　no　such　pa丘icles　were鉛und．　They　acted　as　hardened
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particles，　so　the　tensile　strength　of　sample　3　was　not　loweτtha慮hat　of　sample　2．

　　　W6　developed　a　aew　method重。　study　the　grain　boundaries　in　steel　by　use　of　EELS．　In

重his　work，　the　EELS　and　EDS　mapping　tec㎞iques　were　used　to　study　the　grain　boundary　in

CrMo　steel．　The　de陰sity　of　st翫e　of　iron　was　measured　by重he　no㎜alized　intensi毛y　of　whi重e

line．　Fig．3　shows　the　Fe　edge　of　EELS　recorded　at　bulk　and　grain　boundaτy（GB）of　the

sample　l　and　s㎜ple　3．　As餅as　we㎞ow，　the　mechanical　prope貢y　of出e　grain　boundary

compared　with　the　bulk　can　no重just　be　dete㎜ined　by　the　shape　of癒e　spectra．　W6　measured

the　occupancy　of　the　3d　state　of　iron　with　the　white　line　in　EELS　spectra，　using　a　method

sim簸ar　to　D．A．　Mu1至ef’s［2－3］．　Our　calculation　shows　that，　i陰sample　1，重he　occupancy　of　3d

state　of　iro籟at　grain　boundary　is　O，19electron／atom　higher　than　that　in　bulk，　while　in　sample

3there　is　no　obvious　diffbre簸ce　betweemhe　occupancy　of　3　d　s重ate　of　iron　in　bulk　and　a毛grain

boundary．　As　intergranular　ffacture　occufred　in　sample　l　while　transgranular　ffacture　occurfed

in　sample　3，　we　conclude重ha重if　the　grain　boundary　has　a　high　occupancy　of　3d　state重han　the

bulk　the　sample　tends　to　have　in重ergranular　f士acture，　while　if　the　grain　boundary　has　almost

重he　same　occupancy　of　3　d　sta重e　as　the　bulk，重he　sample　tends　to　have　tra鍛sgranular　ftac寛ure．

25ΩDO

2⑪o自き

　159⑪B

芒

8｛働。

500a

o

、
、

、

，、

・一・
Wulk

　　　OB

70D 　　　　　ア29

皇舵r9ゆ55（黛》）

了4D

　1400◎

　霊2DOδ

　鴇ODO

　＄Doo

5　60β0
8

　4露90

　2003

　　　　n

　－29麟。

．
’

一・
aulk

　　　尽馨

7DO 　　　　　　720

帥ergyb55（舜v）

ア4D

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（a）　　　　　　　　　　　　　　　　　　（b）

　　　　　　　　　　F圭g．3EELS　spectra　ofFe　edge　at　the　grain　boundary　a：nd　i鍛the　bulk

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　丑）r（a）salnple　l　and（b）sample　3

　　　The　main　defbrence　in　compositioゑbetween　sample　l　and　sample　3　is重hat　there　are　more

Mo（1．22％），　some　V　and　li杖1e　Nb　in　sample　3．　EDS　elemen重al　mapping　weτe　per釦㎜ed　on　a

typical　grain　boundary　area　in　s㎝ple　3．　There　are　some　Mo　a熱d　Cr　segregation　in　the　grain

bo㎜d鍍y．　Some　V　rich鍵eas　were　fb㎜d　near　the　grain　boundary．　The　enhancement　of　the

bonding　in　grain　boundary　in　this　sample　can　be　ascribed重。　the　Mo　segregation重。　grain

boundary　and　V　enrichmellt　near　the　gτain　boundary．
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EF－TEM雛簸dl盟麗M⑪bse罫v裂髄⑪甑s⑰f　V－b紀雛r童聡薯S｛tee置s

　　　　　　　　　　　　　　T．Hara，　T．　Tsuchida　and　K．Tsuzaki

Materials　Engineering　Laboratory，　National㎞stit厩e　fbr　Materials　Science

　　　　　　　　　　1－24Sengen，　TSukuba，　Ibaraki　305－0047，∫apan

玉．貰簸勧伽。重ib簸

　　　　Hydrogen－induced　delayed　ffacture　is　one　of　the　most　serious　problems　in　high　strength

steels　fbr　actual　application．　The　utilization　of　adequate　hydrogen－trapping　sites　has　recently

been　investigated［1］to　improve　the　delayed　ffacture　resistance．　Vanadium．beahng　tempered

martensitic　steel　is　considered　as　one　of　the　typical　steels　that　contains　hydrogen　trapping　sites．

It　is　considered　that　the　VC　precipitated　during　tempering　acts　as　the　hydrogen　trapping　site．

The　VC　precipitate　was　widely　investigated　in　1950’s－70’s倉om　the　aspect　of　secondary

hardening［2］．　However，　the　relationship　between　the　hydrogen　abso叩tion　property　and　the

size　and　distribution　of　the　VC　precipitate　still　has　not　been　understood．　㎞the　present　study，

hydrogen　absorption　property　of　the　V－bearing　steel　was　controlled　by　changing　tempering

temperature．　Furthermore，　Energy－Fi隻te面g　TEM（EF－TEM）and　High－resGlution　TEM

（HREM）observations　were　perfb㎝ed　to　understand　the　relationship　between　the　hydrogen

absorption　property　and　the而crostructure．

2．Ex騨量me蜘艮
　　　　The　chemical　composition　of　the　V－beadng　steel　used　in　the　present　s鮎dy　is

Fe－0．40GO．31Si－0．33Mn－1．00Cf－0．70Mo－0．35V（組ass％）．　The　samples　were　austenitized　at

1193K飴r　45min，鋪owed　by　oiゆenching．　Based　on　the　calculatio卿ith　The㎜o－Calc，

the　VC　with　a　volume　ffaction　of　1％is　expected　to　be　retained　at　l　193K．　These　quenched

samples　were　tempered　at　temperatures　ffom　573K　to　973K　fbr　90min　and　fbUowed　by　water

quenching．　Hydrogen　was　introduced　into£he　specime簸by　an　electrolytic　cathode　charge　at

constant　charging　condition．　The　hydrogen　co簸tents　of　the　charged　specimens　were

measured　by　the　thermal　desorption　analysis　method　using　a　quadr叩ole　mass　spectroscopy．

The　FE－TEM（JEOL　2010E　200kV）was　used　fbr　microst1阻cture　observation．　An　attached

post－column　type　energy－filter　system（Gatan　GIF2000）was　utilized　to　obtain　elemental

maps・
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　●3．Res級麗s曲譜d【Disc篭1ss嚢。薮

3蟹L長丑ydroge聡髄bso亙’憂）t童on　prope麗y

　　　　Figure　l　shows　the　ef旧3ct　of　tempering

temperature　on　the　hydrogen　absorption
contents　fbr　the　V』bea直ng　steel．　The　results

負）rFe－0。4C　samples　are　drawn　simultaneo緑sly，

fbr　refbrence．　In　the　V二bearing　steel，　hydrogen

content　increased　　gradually　　up　　to　　773K，

increased　sharply　at　around　873K，　an（I

decreased　considerably　at　973K．　This　hydrogen

absorption　behavior　is　quite　diffbrent　ffom　that

of　Fe－0．4C　alloy．　Retained　and　precipitated

VC　must　be　closely　associate（玉　with　the

characteristic　　eff6ct　　of　　the　　tempering

temperature　of　the　hydrogen　absorptiGn　f6r　the

払bea面g　steel．
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spec孟me臓s　by　the　cathode　charging　fbr　the

V」bearing　steei　and　the　Fe－0。4C　alloy．
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3・2．EF－TEM　observ紐tion

Elemental　mapping　by　the　EF－TEM　method　was

perfb】med　to　observe　the　distribution　of　addiUonal

elements，　directly．　Fig．2is　a　V」mapping　image

of　the　as－quenched　specimens．　Many　retained

V」containing　particles　are　clearly　observed．　Most

of　thサparticles　are　spherical　and　about　20nm　in

diameter．　Further　observations　confimled　that

the　size　and　the　distribution　of　the　retained　VC

observed　by　the　EF－TEM　elemental－mapping　are

almost　the　same　fbr　all　of　the　specimens　even　after

the　tempering　at　973K．　The　existence　of　these

retained　VC　particles　is　considered　as　one　of　the

reasons　that　the　hydrogen　content　d㏄s　not　change

markedly　and　remains　high　when　the　specimens

are　tempered　up　to　673K．

3－3．正1㎜Mobservation
　　The　HREM　observations　were　ca㎡ed　out　fbr

the　specimens　tempered　at　667K，773K，873K，　and

973K　to　understand　the　VC　precipitation　in　more

detail．　Fine　plate－shaped　precipitates　were　fbund

to　exist　only　in　the　specimens　tempered　at　873K，　A

typical　example　is　shown　in　Fig．3．　This
photograph　was　taken　along　the［100］αdirection．

The　precipitates　are　thin　plates　and　their　broad

inter飴ce　is｛011｝αwith　a　good　coherency．　This

observation　result　indicates　that　this　precipitate　is

consistent　with　the　VC　that　had　been　previously

reported：i．e．，　the　crystal　stmcture　is　NaCl　type

cubic　and　has　a　Baker－Nutting’orientation

relationship　to　the　fbrrite　matrix（｛100｝vC〃

｛100｝α，＜100＞vc／／＜110＞α）．　The　typical　size

of　the　precipitates　is　5－10nm　long　with　a　thic㎞ess

of　lnm．　The　existence　of　this　plate－shaped　fine

VC　in　a　sample　tempered　at　873K　must　be
contribute　to　high　hydrogen　absorption．

Conclusions

Fig．2　V　map　image　by　EF－TEM　fbr　the

as－quenched　V－bearing　steel．　　Bright

points　indicate　V　containing　Particles．

Fig，3　　HREM　observation　of　the
plate－shaped　VC　precipitates　in　the
specimen　tempered　at　873K。

The　relationship　between　the　microstructure　and　the　hydrogen　absorption　property　of　a

V．bearing　steel　was　investigated　by　the　EF－TEM　and　HREM　observations．　The　main　results

are　as負）IIOWS：

（i）Retained　VC　with　the　dimension　of　around　20nm　were　observed　by　the　V－mapping　fbr．all

　　tempering　temperatures．　One　of　the　reasons　fbr　the　high　hydrogen　content　is　the　retained

　　VC．

（ii）The　hydrogen　content　becomes　extremely　high　when　the　tempering　temperature　is　around

　　873K．　The　precipitation　of　the　plate－shaped　fine　VC　observed　by　the　HREM　causes　this

　　hydrogen　absorPtion　property．
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伽5諺魏SEM　S舳dy　o澱Hyd罵oge醜一i甑d麗ced

　　　　　　　　　C眼ck私盟gofN豊3A且＋N亜A皿

　　　　J．x．　Li，　YB．　wa蕪9，　L．J。　Qiao，　wY　Chu　and　H．Q．　Li

Department　of　Materials　Physics　and　Chemistry，　University　of

　　　Science　and　Tec㎞010gy　Be麺ing，　Be苅ing　100083，　China

　　　1n　order　to　develop　nickel　aluminides　such　as　NiAI　and：Ni3AI　fbr　applications　at　elevated

temperature，　extensive　works　have　been　fbcused　on　improvement　of　their　mechanical

prope宜ies．　Many　of　studies　indicated　that　the　room　tempera£ure　brittleness　of　both　Ni3Al　and

NiAI　alloys　was　related　to　hydrogen．　Therefbre，　it　can　be　deduced重hat　there　exists　hydrogen

embrit宅1ement　in　two－phase　a｝10y　ofNi3Al＋NiAl．玉n　this　artic玉e，　HIC　of　the　two－phase　aUoy　of

Ni3Al＋NiAl　during　dynamic　charging　would　be　recognized　usi簸g　a　WOL　constant　denection

specimen．　On　the　other　hand，　initiation　and　propagation　of　HIC　were加5∫砺studied　using　a

notched　tensile　specimen　in　scanning　electron　microscopy（SEM）．

　　　The　two－phase　alloy　used　in　this　study　had　a　composition　in　weight　pct　of　16．99Al，

0．05Si，0．009C，0，00110，0．0002：N，　and　balance　Ni．　The　a王10y　was　homogenized　in　argon　at

1280。C　fbr　6h，　fbllowed　by　air－cooling．　Calculation　showed　that　the　volume　ratio　Ni3AU

NiAI　in　the　two－phase　alloy　was　63／37．　The　yield　strerしgth　and重he　ultimate　teasile　strength　of

the　alloy　were　305　and　369MPa，　respectively，　and　the　elongation　was　2．3％．

　　　The　speci搬ens　included　a　single－edge　notched　tensile　and　a　modified・wedge

opening－10ading（WOL）specimen．　The　stress　intensity　factor　ofthe　modi負ed　WOL　specimen

i
s

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Eμ∬（α／〃！）
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　κ1＝

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　万。（α〃の

　　　Hydrogen　was　in毛roduced　through　dynamic　charging　in　a　O．5mol／L　H2SO4＋0．25g／L

As203　solution　with　a　current　density　of　10mA／cm2，　which　correspond　to　a　hydrogen

concentration　of　12．6×104％．　For　the　WOL　constant　deHection　specimen，　hydrogen－induced

crack　initiated　at　the　notch　tip　a負er　dynamic　charging　fbr　10h．　Thereby，　initiation　of

hydrogn－induced　crack　was　evidently　related　to　diffUsion　and　enrichment　of　atomic　hydrogen．
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The　Iength　of　the　propagated　crack　vs　time　curve　was　measured，　and魚rther　4α窺’was

replotted　in　terms　ofκr。　Results　showed　that　the　crack　growth　rate　in　the　second　stage　was

侮αん勧ノ＝0．019mm／h　and　the　threshold　stress　intensity　factor　of　hydrogen－induced　cracking，

瓦H，was　15．7　MPam1／2．

　　　During加3∫飯extending　in　SEM，　when　the　localized　plastic　defbrmation　is　large　enough，

℃he　slip　band　could　be　observed。　There　was　contrast　change　between　Ni3AI　and　NiAI　phases

due　to　large　plastic　defbrmation．　For　the　specimen　without　hydrogen　charging，　results　showed

that　slip　bands　mainly　appeared　in　the　Ni3AI　phase　b厩the　crack　grew　mainly　in　NiAI　phase．

Duri貧g　loading，　microcrack　initiated　and　propagated　prefヒrentially　within　the　NiAl　phase

ahead　of　the　crack　tip．　The　rnicrocrack　didn’t　initiate　and　propagate　a．10ng　s至ip　bands　although

there　a正so　existed　slip　bands　in　the　NiAl　phase．　The　Ni3A夏phase　was　barrier　to　the　crack

propagation．　Only　when　the　stress　concentratio簸ahead　of　a　crack　tip　was　Iarge　enough，　the

main　crack　could　propagate　throughout　the：Ni3Al　phase．　but　no　microcrack　initiation　occurred

in　the　M3AI　phase。　The　fyacture　surface　of　the　uncharged　specimen　was　a　typical　deavage．

The倉acture　unit　was　much　larger　than　the　size　ofthe　Ni3Al　phase．

　　　For　the　specimen　precharged　fbr　136h　with∫＝50mA／cm2，　which　corresponded　to

hydrogen　concentration　of　24．7×10”49／6，　the　hydrogen－induced　crack　initiated　and　propaga£ed

prefbrentially　along　the　Ni3Al／NiAl　interfaces，　when　the　applied　stfess　was　much　smalIer　than

that　fbr　the　uncharged　specimen．　The　Ni3AI　phase　was　still　barrier　to　the　crack　propaga重ion．

The　ffacture　surface　of　the　precharged　specimen　was　an　interphase　f｝acture．　The倉acture　uni宅

was　about　20μm，　corresponding　to　the　size　of　the　Ni3Al　phase。　On　the　other　hand，　there　were

some　secondary　microcracks　along　the　Ni3Al／NiAHnterface　in　the　fyacture．

Key　Words：Ni3Al＋NiAl，田C，　in　situ　extending　in　SEM
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　　　　　Environment　Assisted　Cracking　of　TiAI－Thermodynamics　and

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Electrochemical　Considerations

　　　　　　　　　　　　T．Su無dararajan，　T．Haruna＊，　S。Fujimoto＊and　T．Shiba重a＊

　　National　hstitu重e　for　Ma毛erial　Science，1－24　Sengen，　Tsukuba　305－0047，　JAPAN

＊Departmen重of　Materials　Science　and　Pτocessing，　Osaka　University，　Suita　565，0saka，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　JAPAN

1．　X就ro戯C藤0竈

In毛erme垂allic　titanium　alumiRides　have　attractive　specific　properties　including　strength　at

elevated　te】鍛peratures　and　creep　resistance．　Theiτstructural　apP王ications　de】籠and　a　certain

reliability　and　damage　tolerance　ove業years．　A重£en重ion　towards　envimn搬en重一assisted　cracking

（EAC）has　become　the　mat重er　of　i厩eres重since　the　TiAI　was　iden重ified重。　undeτgo　the　EAC　in

出ea重mospherlc　condition．更t　was　reported出at　the　EAC　susceptibility　increases　when　the

specimens　are重ested　in　hydrogen　gas　and　moist　air　conditions　even　at　room　tempera重ure，　in

comparison　with　dry　oxygen　and　vacuu搬conditions［1】．　This　clearly　indicates重hat　hydrogen

en重ry給the　matefial　resu嚢s　in　severe　EAC．　In　the　present　paper，垂he　focus　on　the

envirom難ental　assisted　cracking　nature　of　TiAI　in　aqueous　solution　at　wide　pH　range　will　be

discussed．　The　mechanism　in　which　the　TiAhndergoes　to　EAC　was　discussed　using　seveτal

analytical　techniques　and出e　model　was　proposed　for重he　severe　EAC　in　a　particular　do搬ain．

2．　　　　MaL重e】r蓋a雌s　a簸《丑亙擁eI盈亘od匿s

Hα£orged　aRd　aDnealed　TiAI　speci憩ens　were　mechanically　polished　by　emery　paper　up　to

＃1500and　subsequently　elcc重ropolished，　The　electrolyte　used墾or　electropolishing　was

59vol％欝ethano1，35vo1％n－butanol　and　6vo韮％peτch王oric　acid．　The　tempera£ure　and

potential　were　maintained　at－25。C　and　l　1V，　respectively．　Duration　for　the　electropolishing

was　fixed　to　15磁inu重es沁obtain　a　mirror　fiRished　sufface．　Slow　strain　rate　test（SSRT）was
carried　ou重wi重h　a　s重rain　rate　of　3．3　x　1σ5　s4．　Tes毛solution　used　for　the　SSRT　tes重was　O．05　M

Na2SO4。　The　pH　was　main重aiRed　by　using　H2SO4　and　NaOH！rhe　solutio簸was　puτged　wi出

nitrogen　gas　for　72　ks　prior　and　duτi臓g　the　tes重．　Platinu搬and　Ag／AgCl　were　used　as　counter

and　reference　electrode，　respectively．　All　the　potenda粟s　reported　here　are　co11verted　into

standard　hydrogen　elec重rode（SHE）．　X－ray　diffraction（XRD），　Scanni簸g　electron　microscope

（SEM）Ther田al　desorption　spectroscopy（TDS）and　micro　hardness　studies　have　been

undertaken　on　the　fractured　specir巨ens．

3．　　蓋《es秘難S謎簸dL豆）蓑SC腿SS蓋0亘盈

　　　Thc　maximum　s重ress　values　obtained　during　the　slow　strain　fate　te鷺si玉e　test（SSRT）were

distributed　in重he　potentia1－pH　diagra撮of　Ti／water　and　Al／water　syste艶s．　OR　the　EAC　map，

susceptibi夏i重y　was　divided　into　four　regions　depending　on　their　maximum　stress　valucs．

Especia1三y，　iR　the　cathodic　potential　of　acidic　pH　shown　the　severe　EAC，　where　the　material

exhibits　the　very　low　maximum　stress．　From重he　po重entia1－pH　diagram　of　Al／water　system，　i重

does　nαgive　any　clue　whereas　Ti／water　sys重em　shown　in　Fig．1．　infe童red重he　distinct

indications　as　follows：In　the　oxide　stable　region，　the　specimens　showed　almos重no　EAC

susceptibili重y．　In　the　hydride　stable　region，　the　specimeR　showed　re至atively　high　EAC

susceptibi王ity　compared　to重hat　in　the　oxide　stableτegions（TiO2　and　Ti203）．　The　highest
s・sc・p毛ibility　was・bsew・d　i・th・Ti2＋sねb玉・・egi・・．　Th・・e・・lt・董・dicat・th・t　dif墾e・e・重

surface玲actions　occurfing　at　dif｛erent　potential　and　pH　pIay　an　importa熊role　in　the　EAC

behaviour　o負his　materia1．

To　confirm重he　role　of重his　thermodynamlc　dependence（sur£ace　condition　at　different　pH

and　potentia至）to重he　EAC　behaviour，　the　speci搬ens　fractured　at　five　different　potentials
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（＋200，0CP，一600，一1250　a皿d－2000搬V；pH－3）were　investigated　with　surface　ana1頭cal

techniques．　The　reasons　for　choosing重hese　potentials　are　to　represe！1t　the　different　region加

the　po宅entia1－pH　diagram　of　Ti／water　syste組．　Fig．2．　shows出e　XRD　spectra　of　the£rac沁τed

speci撮ens　at　differe滋applied　potentials　wi重h　reference毛。　tha重of毛he　as－annealed　specimen．

No　dras重ic　cha旦ge　occurred　on　the　surface　when　the　specimen重ested　at　open　circuit　potential

and　an　applied　po重ential　of＋200　mV（oxide　stable　region）」｛owever，　the　specin｝en　frac罎ed

at－1250　mV（ion　s重able）showed　an　additional　peak　along　wi宅h重he　subs重rate　TiAl（U1）

peak　The　additional　peak　was　identical　to　hydride．　On　the　other　hand，　specimen　fractured　at

～2000搬Vdoes　not　show　any　hydride　peak　though　iぜa難s　in出e　hydride　stable　region．　SEM

斑iαogfaphs　of　the　side　su∫face　of　specimen　fτactured　at－1250　mV　showed　a　distinc毛

difference　ffo澱other　tested　condi重ions．　The　surface　of　t｝1e　spedmen董）eca搬e　I難ore　ro臆gheR

with　lots　of　s搬all　crack．　These　cracks　were　absen£in出e　other重ested　specimens．
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The　micro　hardness　values　were　obtained　from　the　surfaces　of重he　all　the　five　speci鵜ens　and

the　results　showed　that重he　hardness　vahes　of　the　frac重ured　specimen　had　the　inverse　trend

w｛th　the搬aximum　s重ress　obtained倉。穣the　respective　ones．　Hydrogen　presendn　the　T室A歪

charged　aωifferent　potentials　were　assed　using　TDS．　From　the　results，　thc　speclmen　charged

a象一1250mV　showed　aR　order　of　magnitude　higher　value　than　the　other　tested　coDditioB．

4。　　　　　CO雛LC昼亘且S量0隅田

An　a重重empt　was　made　to　understand　the　EAC　behavまouf　of　TIAI　in重he重hermodynamics　and

elect∫ochemical　viewpoint．　From　the　results，　it　showed　that　the　hydride　formation　i鍛the

acidic　pH　is　the　severe　cause　for　the　EAC　of　this　materiaL

5。　　　　　Re悲ere聡ce：

1）Takasugi，　T，　Hanada，　S　and　Yoshida，　M，　J．Ma‡er．Res．，7（1992），　No　10，　pp　2739－2746

2）Haruna，　T，　Shibata，　T，　Iwata，　T　and　SuIldararajan，　T，　Intermetallics，8（2000），　pp　929－935．
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　　　　　　　　　　　　High　S｛rength　S竃eels　for　Automobile　Apphca驚ion

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　T．Kitayama

Engineering　Research　Departme鍍3，　Tochigi　R＆D　Center，　Honda　R＆D，　Japan

童．亙廟重『0《蓋瓢C重董0璽

MMS，　the　organizer　of　this　co籟紀rence，　has　ca㎡ed　out　the　pr（オec｛fbr　U1セ’a－Stee1（STX－21）for　5　years，

a熱dhas　gotten’ ≠撃盾煤@of　f捻ndamental　data　and　excellent　results」t　has　set童he　target　of　putting　them　to

practica璽use　wi｛hin　the　nex宅5years．　Therefbre，1wou韮d至ike　to　of艶r由is　confbrence　some　adv孟ce，　based　on

my　experience　as　a　material　e惣gineer　in　the　automot圭ve　indusぴy．

At　first，　I　wil藍g云ve　an　example　of書he　relation　between　the　failures　of　an　ac繊al　automo輩ive　par毛，　a

connecti翻g　rod，　a盆d　the　forces　app玉ied　to孟t　Then　I　will　give　my　opinion　about　the　importa簸ce　of　the

co㎜unication　a籍d　the　integratlon　between　matehal　researchers　and　designers．　The　sho賞ened毛e㎜conrod

wiR　be　used　i織place　of　the‘‘connecting　rod’う．

2．Mec恥蹴lcs　oダ劉Con期ec重i皿g　Rod蹴d醜s軍3瀬ures

2．1．M㏄為蹴董cs

In　the　intemal　combus峯ion　eng圭ne，　the　a圭r－fUel　mixture　is　bumedぬthe　cylinders　of匙he　engine，　and　the

temper舗re　and　the　pressure　of　the　bumed　gas　reach，　fbr　example，　about　2，000－3，000　K　and　8MPa　each，

thoug蝕v斑ying　wide至y　with　the　engi鶏e　spec董負ca書ion．　This　pressure之ums癒e　cranksha紬y　means　of垂he

pistons　a獄d　the　conrods。　This　res瞭s　lmhe　accelera窒ing　moveme継of匙he　co懸od．　The　movement　conslsts

of　the　trans三ation　a韮ong　its　axis　and・oscillation　around　the　small　end　of　conrod。

　The　fbrces　apPlied　to　the　conr（x至are　an　explosio跳load，　a　pis毛on　side負）rce，　a　vertica監i無ertia　fbrce，　an

oscmati無g　inertia　fbrce，　and　a　react重on　fbrce　from　the　crankshaft．　The　f註st　two」brces　are　the　static　ones，

the　next　two　are　the　dynamic　ones（inertia　fbrces），鋤d　the茎ast　reaction　fk）rce　is　balanced　wlth　the　sum　of

the　abK）ve　fbur　fbrces．　There　is　another負＞rce　applying　to　the　side　of｛he　big　end　of　the　conrod．　This　fbrce　is

caused　by㎞st　positioning．

The量ne㎡a　fbrce　is　exper量e鶏ced，　fbr　examp茎e，　when　a　bus　st頷s丘om　the　dead　stop．　Observing　from　the

outs孟de　of　the　bus，毛he　passengers　have　an　accelerated　movement，　a簸d　there　is　not　an　inert玉a　fbrce．　But

observing　from　a　perso轟on　the　bus，　the　passengers　do　not　move，　and　the　ine汽ia　fbrce　is　presen窒．　When　we

think　of　the　fbrces　appl至ed　to匙he　conrod　and　its　failures，　i宅壼s　Hecessary　to　stop　the　movement　of　conrod．

There負）re，　the　coord童nates食）r　observ量ng　the　movement　are　set　on　the　conrod．1煎his　case　the　inertia負）rce　is

prese搬．　The　acceleration　of　d顎e　translation　causes　the　vert圭ca蓋inertia　fbrce，　a顎d　the　acceleration　of　the

oscil茎ati無g　movement　causes　the　osc量nating量nertia　fbrce．　The　oscillating　inertia　fbrce　is　also　called　whip

moment，　because　it量s　simi丑ar　to　what　is艶k　i織whip．

2い2．F盆養艮懇res

Table　1．The　F詠鍍ures　of　Conrαd　at　Each　Posi縫on　by　Each　Force

　　　　　　㍉なうrt孟ca王Force

iStat童。　Force十1籍ert圭a　Force）

Whip　Moment Thmst　Force

Shank Buck1量ng
sensio鶏一Com　ressio鍛Fati　ue

SmalI

dnd
Fretting　Fatigue

Big

dnd
Scuf五ng

cue　to　the　Worseni鍛9

Of　Circularit

Fretting　Fat呈gue

cue　to　the　Worse蜘g

盾?　Circular童t

Scuffing

vear

Mat童ng

eace
Frett量ng　Fatig“e Fretting　Fatigue
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Table　l　shows　the　relation　between　the　failures　of　the　conrod　at　each　position　and　the　fbrces　applied。

These　fallures　are　rough重y　divided　in⑩the　static　p工astic　deformation（buck玉ing），　dyna㎡c　fねcture（fadgue），

and　the　sliding　failure（scu伍ng　and　wear）．　The　fatigue　is　further　divided　i煎。　the　tension℃ompression

鉛tigue　and　1ま｝e倉etti諭g　fat量gue．　The行etIing　fatigue　can　be　also　class玉fied　i搬。　the　sliding　failure，　because

the　cause　of　the倉etting　is　small　re三ative　motion　between　two　contact　surfaces．

The　conrods　in　passenger　cars　are　usually　made　of　micoralloyed　steels，　whose　bending　fatigue　strength　is

around　4GOMPa．　IB　many　cases　improvement　of　the　bending餓igue　strength　d㏄s　not　raise　the　fretting

伽g“es柱ength．

3．CO㎜鵬樋蠣C訊柱蓋◎恥尉賄塵亙蹟宣廷｝霧罫盆ξion

　　玉nputting　a籍ew　or　advanced　materiahnto　pract圭cal　use，　it　is　important　to　induce　the　co㎜un玉cat玉on　a無d

癒eintegration　betwee熟matehahesearchers　and　designers、　The　te㎜integration　does　not　mean

compromise　or　dom孟鷺atlon，　but　creative　so肇ution　that　profits　both　1）．

3．且．Cr㈱琶量0簸of漁e　New〔瓶b瞬ues　for重he　Ev劉垂ua重三〇n　of雌馬chine臨rts

Most　of　the　topics　of　matehal　are　too　di茄。曲r　designers　to　understand．　There拓re，　the　co㎜unication

玉nterface　bad　better　been　positioned　with盒mdamental　mechanics　in　mind．

　　About　10　years　ago　my　col孟eagues　struggled　with　the　f士etting　fatigue　frac重ure　of　conrod　at　its　b三g　end．

The　cause　of童he倉acture　was　the　worsening　of　ckcuiarity　of　the　big　end　because　of　the　whip　momenしIt

t◎ok　much茎。狼ger　time　to　u識derstand　the　cause　than　had　been　expected．　The　reason　was　our　thinki鍛g　of　that

tlme・We　were　evaluating　the　circulahty　stif㎞ess　of　the　big　en曲y　apPlying　the　vertica1藪）rce．　The　whip

moment　had　bee勲ig裁ored　and　fbrgotten藪）r　a　long　t圭me．　Finally　thls　problem　was　solved　by　the　close

collaboration　among出e　materia垂eng三neers，　engine　evaluadon　engineers，　and　engine　designers．

These　experiences　grea“y　improved　the　communication　abil玉ty　of　each　engineer　who　had　taken　part　in　Ihis

so1面on　program，　The　s“ccess　of　apP茎ication　program　about　new　mate爵al　wiR　owe　mainly　to　the

co㎜unicatlon　abihty　of㎞血matedal　rese雄chers　and　designers．

3．2】罫r盆¢重脇reS群旦i霊祠藍恥9

Fracture　sp丑itting圭s窪he　te㎜used　to　descぬbe　the　new　technology疲）r　producing　mating飴ces．　In　this

technology　the　big　end　of　the　conrod　is　britde－f士actured　along　the　mating　line，　and　then　the　two　separate

parts　are　mated　and　fastened　by　conrod－boks　2）．　This　can　prevent竃he　mating鉛ces　fピom　fracturing　by

藪ett圭ngねtigue，　ca競save愈he　dowel　pin　fbr　position重ng，　and　so　on．　Th量s　idea　appeared　probably　in　EU　about

ten　years　ago　and組ass　pr（xluαion　has　a】匠eady　star皇ed　in　EU，　US，　and　Japan．

玉thipk童hat童he倉ac㎞齢e　splitting　technology　is　one　of　the　excel王e熟t　examples　of　integratio鍛betwee熟

mateha丑reSearCherS　and　deS云9無erS．

魂．s糊魏盈購ε斑ry

Tわec・㎜瞬㈱t覧・n　a登d慮e重ぬte幽ti・籍悦twee熟matehal　researchers　and　desig無e蔦are　necessa甲n・rder

to　put鶏ew㎜te魚h就。　pr盈。竃icabse　as　a　machi鍛e　product，　It　makes　the　co磁mun三cation　much　better　fbr

mater重al　researcher　and　desigBers　to　coUaborate　fbr　creating　the　parts　evaluat量ng　techniques．　An　eleme熟tary

knowledge　of　mech鋤三cs量s　necessary　fbr　even　material　researchers　to　take　part　in　this　collaboratio熟．

賦e熊｝re搬ces

田Graham，　P．　Ed．，“Mary　Parker　Follett：Propheωf　Management”，　Boston，　Harvard　Business

　　　School　Press，1995．

【2］01aniran，　M．　A．　a薮d　Stickals，　C．　A．，　SAE　Technical　Paper　Series，　No．930033．
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　　　　　　Corrosion：Fatigue　Lifb　Improvement

in　High　Strength　Suspension　Spring　Steel

T．Nakayama，　A．lnada，　M．　Shimotsusa，　and　N．lbaraki

　　　　　　　　　　　　　　　Kobe　Steel，　Ltd．，　Japan

High　stress　s騒spe益s重on　spτing　steel　design　is　required　to　reduce　the　weight　reduc重ion　of

automobiles．　The　corrosio難fatigue　of　spring　must　be　taken　in重。　consideration　to　meet重his

requirement，　because　s§spensio盤springs　are　exposed　to　corrosive　enviro貧me搬s　such　as　de－

lc癒g　salts　a簸d　sudde撮y　loses　corrosion餓igue　lifb，　when　the　tensile　strength　is三ncreased，　as

shown　in　Fig．王．　The　analysis　of　corrosio簸fbtigued　samples　revealed　tha重crack　i聡itiation

occurred　f沁m　corrosion　pi重s　and　crack　propaga重io穀was　accelerated　by　hydrogen，　as

iUustra重ed　i簸Fig。2．　So，重he　au出ors　have』researched　and　deve互oped　new　high　s重re盤gth

suspensio難sprlng　steel，　UHS1900，　designed　with　a　maximum　shear　s£ress　of　l　200MPa　and

hav擁g　exce簸e簸t　corrosio簸fatlgue　lifb　ffom　the　s重a難dpoints　of　the　improvemen重of　corrosio益

resista簸ce　and　hydfogen　embr重重dernent（HE）．

Corrosion　resista盆ce　was　improved　through　rust　composl重ion　control　wi重h　the　addition　of　Cu，

Ni，　and　Ti，　as　shown　in　Fig．3．　Fig．4　compares　we圭gh目oss　of　SAB9260　and　UHS1900

0bta圭総ed　ffom　cyclic　corrosion　tes重，　confirmi簸g　better　corrosio難resis重a簸ce　ofUHS1900．　Fig5

prese薮ts　rust　con｝position　and　Cl　distribu重io薮in　rust　layer　of　both　steels．　It　indicates重hat

protective　amorpho競s　rust　to　preve難t重he　i簸vasio難of　corrosive　species　s穏ch　as　chloride　could

be　more　easily拓㎜ed　in　UHS　1900，　res鵬ng　in　the　i難crease　of　its　corrosion　resista陰ce．

On　the　other　hand，　HE　resistance　wasまmproved　through　the　i簸重roduction　of　a　hydrogen

trapping　site　with重he　addl重lon　of　Ti　and　V　Superior　HE　resistance　of　UHS1900　was

experlmentally　con負㎜ed　in　Fig．6．　Lo重s　of　fine　precipitates　of　TiC　with　sub－micro簸size　were

fbu簸d重。　exis重in　ma重rlx　i捻UHS1900　by　TEM　observatioR．　In　addition，　it　was費）und　ffom

thermal　desorptio簸spectrometry　a薮alysis　of　SAE9260，　UHS　I　900，　and　Ti－fyee　UHS1900　after

cathodic　hydrogen　charging　that　the　quan鍬y　of　d澄Usible　hydrogen　in　the　UHS　1900　was

remarkably　small　a重罪he　sarne　current　de捻sit》㌃These　fac£s　suggest　tha重fine　precipita£e　of　Ti

system（TiC），　which　could　act　as　dif飯sible　hydroge捻trappi簸g　site，　plays　a簸importan重role　in

the　HE　resista簸ce　in　UHS　1900．

Fi盤ally，　UHS1900　with　1200MPa　in　maximum　shear　stress　was　co面㎜ed　to　be

approxima重ely　the　same　li飴as　the　co燕ve煎lonal　SAE9260　with　l玉00MPa　in　maximum　shear

s重ress　by毛he　spring　corrosion　f吾tlgue　test　shown　l難Flg．7．　As　a　res聾1t，15重020％weight

reduc重io盤has　been　successf測y　achieved　by　replacement　of重he　sprl盤g　s重ee1こ口m　SAE9260　to

UHS　l900．
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SAE9260　Rotating噛be“ding蝕tigue．　tes重（60rpm）
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Sted C　・ Si Mn Cu Ni Cr V Ti
UHS1900 0．40・ 1．80 0．20 025 0．52 LO5 0．17 0，070
SAE9260 0．60 2．00 0．90 tr． tr． 0．15 tr． tr．
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　　　　　　　　　　　丁賑eS琶閾dyof軍我麟g髄eP翌。拶eド重且eso塾胴中5⑪0］MPα8認可擁脆e1M繍r窪e眼s量豊e

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　D朋謎艮・凶盆se　H且9轄漉賂霧建据匙ee丑

　　　　　　　　　　　　　　　　　Dong－Yuan　Wbi　Jia－Lin　Gu　｝｛ong－Sheng　Fang　Bai－Zhe　Bai

　　　　　　　I）epartment　of　Materials　Sci．ence　and　Engineerlng，　Laboratory　of　the　Advanced　Ma宅erials，

　　　　　　　　　　　　Materials　Research　Center，馳inghua　Univerisity，　Beiling，　PR．　C卜ina，100084

1、亙ntrodUdio蕪

　　　　The　high’streng出steels　of　which　streng山exceeds粟200ハ4Pα，　i£s　fatigue　strength　will　be　directly

depend　on　their　strengtll　and　toughness．　The　microstruc雛e　of　a　novel　bainite／martenslte　dual－phase　steel

is　carbide負脅ee　bainite／martensite　dual－phase　structure，　at　the　same　time　there　are　retained　austenite　films　in

the　bainite　la宅h　and　between由e　bainite　laths　and　the　marte難site　laths，　iξs匙ensile　s｛rength　is　above

重500〃Pαand　it　has　better　comblnation　of　strength　and　toughness．　Up　to　now，　there　has　been　few

publication　of　the　fatigue　propert｛es　of　bainite／martensite　dual－phase　high　strength　stee正．

2・班xper垂menね置M飢er澱als　and　me重hods

　　　　The　used　low　alloy　C－Si一】Mn－Cr　steel　prepared　by　high　purity　materials　was　vacuum　induct重on　melted，

getting　a　25kg　ingot　and　it　was　fbrged　at　l200℃，　then　was　kept　at　700℃君or　2h　and　fαmace　cooled　to

room　tempera毛ure．　The　specimens　were　austenitized　at　900。C　for　20贋∫η，　afterward　air　cooling　and

tempered　for　2　hours　at　280℃and　370℃，　respectively．　The　fatigue　specimens　used　were　the　smoo由

Hourglass－Shape（董speclmens　of　high丘equency　axial　fatigue，　the　gauge　part　was隻x）lishe（i．　The　fatigue

crack　propagation　test　used　compact－tension　specimens。　The　tensile－compress　fatigue　test　was　preformed

on出e　Servo－electro－hydraullc　Instron－1603　tes£ing　machine，the　test　frequency　was　I　65　Hz．　The　fatigue

limit　was　measured　with　the　fatigue　cycle　coefficient　R＝一l　and　the　cycle　number　of八ウ・驚1オ07．　The　fatigue

fracture　morphology　and　microstructure　were　observed　by　5－450　scanRing　elect重・on　m．icroscope．

3、Experimen重a韮Res麟s

　　　　The　fatigue　data　of　used　bainite／martensite　dual－phase　steel　are　show1｝in　the　tab】．e　I．From　the　table　I

it　is　observed　that　the　fatigue正imit　of　the　bainite／martensite（墨ua正一phase　high　streng宅h　steel　at（liff6rent

temper　temperatures　l．s　all　larger　than　635ル〃）o．　Xn　addition、　through　the　cychng　fati．gue　failure　number，　it

is　suggested　that　the　real　value　of　the　fatigue　limit　of　the　baini毛e／martensite　dual－phase　high　strength　steeI

tempered　at　370℃might　be　superlor　to　that　of　tempered　at　280℃．

　　　　The　40／冨ノV一∠へんcurves　of　the　bainlte／mar£enslte　duaレphase　hlgh　strength　s毛eel　are　shown　l撮he　Fig．1．

Fa£igue　threshold（ムκfノ、）is　a　parameter　charactering　beginningでatlgue　crack　propagation。　The漁κ〃、

values　under　different　conditions　are　about　12．5　～　董2．8ル〃）α〃エ112。丁’he　fatigue　crack　propagation　rate　重s

decreaslng　significantly　with　increaslng　load　ratio　in　the　same　temper　temperature（280℃or　370℃）and

observably　wlth　increasing　temper　temperature　in　the　same　load　ratio（R諜0．10r　1～＝0．3）．　The　fatigue　crack

propagation　curve　of　the　bainite／martensite　dual－phase　high　streng漁steel　of　tempered　at　280℃and　R

＝0．3郵orms　obvious　p隻ateau，　its（4α／41＞）II　value　is　abQut　10－5ηzηがCycJε．　The　fat童gue　crack　propagation　rate

is　the　largest　under　the　conditlons　of　tempering　at　280℃and　R＝0，1，but　the（4磁料り鑓of　tempering　at　370

。C　is　about　5．0×10願6’ηηκyc16　in　1ぞ＝0．3．

　　　　The　structure　morphology　of毛he　bainlte／martenslte　dual－phase　high　strength　steel　tempered　at　280℃

is　shown　in　the　Fig．2．　There　are　certain　thick　I・etained　austenite　films　in　the　original　austenite　grain

bound縦rles　and出e　plate　boundaτies　of　the　Iower　bainite　and　martensite　and　the　bundle　boundaries．　The

structure　characteristic　of　the　balnite／martensite　dual－phase　high　strength　steel　tempered　at　370℃resembles

that　of　tempered　at　280。C．

　　　　The　fatigue　cracks　in　Flg．3a　l盆ltlate　from　the　specimen　s∬face　an（i　then　grow　along　radial　direction，
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the　tearing　ridges　exhibit　radiating　distribution．　The　sign　‘‘口，，　area　in　Fig．3a　is　amplified　and　shown　in

Fig．3b，　the　tearing　ridge　is　larger，　there　are　a　little　secondary　cracks　an面ictiona1㎜rks，　but　the　fatigue

striation　hasn’tbeen　found，　the　fatigue丘acture　mode　is　transgranular　quasi－cleavage　failure．

5、Conclusion

1）　The　fatigue　limits　of　bainite／martensite　dual－phase　high　strength　steel　are　all　larger　than　635〃Pα．

2）　The　fatigue　crack　threshold　values（∠玉κ，，、）of　bainite／martensite　dual－phase　high　strength　steel　are

about　l　2．5～12．8ル1Pαη2112．　The　fatigue　crack　propagation　rate　is　decreasing　significantly　with　increasing

load　ratio　in　the　same　temper　temperature，　and　decreasing　observably　with　increasing　temper　temperature

in　the　same　load　ratio．　The（4αん〃〉）H　is　in　the　range　of　5．0×10－6～10『5配酬qycZ6．

3）It　is　believed　that　improvement　of　the　fatigue　properties　of　the　bainite／martensite　dual－phase　high

strength　steel　depends　on　its㎡crostructure．

　　　　　　　　　　　　　　Table　1．　The　Fatigue　Strength　Date　of　Bainite侃artensite　Dua1・Ph紐se　Stee1

Experimental　Matelials

　　　and　Process

Fatigue　Limit

　σ一1（MPの

Cycie　Number

　　　　ηプ

Remarks

Tセmpering　at　280℃

750 3．739XlO6 Failure

＞635 1．000×io7 Non－failure

艶mpering　at　370℃

750 6．257XIO6 FaiIure

＞635 1．000×107 Non－failure
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Fig　3．　The　SEM　Micrographs　of　Fatigue　Fracture　Su㎡ace（恥mpering　at　280℃）

　　　　　　　Cycle　Stress　Amplitude　750　MP召Cyde　Number　3．739×106

一274一



Innuence　of　Nonmetallic　lnclnsions　on　Fatigue　Strength

of　High　Strength　Steels

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　YMurakami

Department　of　Mechanical　Enghleering　S　cience，　Kyushu　UIliversi卑Japan

Resent　topics　of　ultralong　Iifb　fatigue　problems　are　overviewed　mainly　based　on　the　data　of

the　authors’group．　The　mechanism　of　elimination　of　conventional（classical）fhtigue　limit　is

discussed　based　on　fセactograpkic　investigations［1，2］and　microstructural　analysis［3］．　The

cnlcial　influence　of　hydrogen　trapped　by　inclusions　is　pointed　out　with　regards　to　the

particular　morphology（Optically　Dark　Area，　ODA）in　the　vicinity　of　inclusions　at　f㌃acture

origin［2，4］（Fig．1）．

　　　　　　・，．ご　’　　・．．．．ナ・．．。戒融．器「ご．註

　　　　　姥；鼠蕊捲墾葦

　　　　　　　　　　　　　　　　＿勲＿．

（a）Optical　microscope　image【2】

50陣

一

ODA
　　y

：：♪り．哩－弓こ圃x

　　　　　Inclusion

巴
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（b）SEM　image　with　a　high　resolution　obtained

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　by　tilting　the　specimen　30deg．　ffom　z　to　y　axis．［4］

Fig．　l　Images　of　ODA　obtained　by’ р奄?飴rentりpe血croscopes（SCM435）．σ＝560（MPa），／Ψ＝1．ll×108，

痂＝29．2（μm），痂1（o，ぞα＋OD∠）＝55．3（μm）

Specimens　having　longer　Iives　have　a　lager　ODA［2］．　Specimens　with　lower　hydrogen　content

have　a　smaller　ODA　at　the　same　number　of　cycles　and　it　is　presumed　that　Iower　hydrogen

content　retards　the　growth　of　ODA（Fig．2），

　　Direct　evidence　of　hydrogen　trapped　by　inclusions　at丘acture　origin　is　shown　by　S工MS

（Secondary　Ion　Mass　Spectrometry）method［3］．　Another　evidence　of　influence　of　hydrogen　is

revealed　by　etching　the　vicinity　of　inclusions　at　f卜acture　orlgins　fbr　the　specimens　with

diffbrent　hydrogen　content．　The　specimens　having　high　hydrogeh　content　have　a　large　darkly

etched　area　and　lower　hardness　beside　inclusions［4］（Fig．3）．

　Figure　4　shows　an　indirect　evidence　of　hydrogen　effbct　on　crack　growth．　It　is　presumed　that

when　the　size　of　ODA　exceeds　a　critical　value，　the　fatigue　crack　growth　without　the　influence
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of　hydroge難s重a】rts　and　the　thresho塁d　stress　intensity　factor　range∠」（oDA　at　this　stage　coincides

with△κ魚fbr　small　cracks．

　　The　fatigue　design　搬ethod　fbr　ultralong　lifb　fa重量gue　is　proposed　based　on　1乃ε痂

Pαアα吻θ’θ7〃ooセ1［1］，　i．e．

　　　　・ブC伽12・）／（砺／／6・［（1一・）／21・　　　　　　　　　（1）

，where　fatigue薮搬itσ研in　MPa，　C置1．56　fbr　subsurface　lnc蝕slo勲，　C＝1．43　fbr　surf琶ce

inclus童on，　痂：inc璽秘sion　size　h｝纏m，　R：stress　ratio　σmin／σm蹴，　α皿0．226＋万F×10－4

　　1n　addition　to　the　influence　of　internal　hydrogen，　we　must　note　the　lnfluence　of　statistical

飴ctor　of　lncl秘sion　distrib厩lon　inside　materlals．　The　r糠aximu盤slze　of　incluslons　co簸窒ained　in

aspeci搬en　depe簸ds　on　specimen　size，　or　so－called　co鍛trol　vol魏搬e　of　a　spec漁e簸a簸d澱雛ber

of　spec量mens　to　be　tested，　and　a蓋so　o薮　重es三目g　r登ethods　s魏ch　as　tension－co1孤press孟on　oτ

fo重ating　be簸d熟g．　Figure　5［3］clearly　shows　the　l簸f！uence　o玄statis毛孟ca1魚ctor　and　test　methods

on　3　r／＞data［3］．1鍛this　case，1益terms　of　control　vol纏me　testing　one重ension．compression

spec量men［3］ofFig．5　is　eq秘lva藍ent　to　testi薮g　300　speclmens　ofFig5　in　rota重lng　bendlng［5｝

　　Thus，　fbr　estl搬ating　the　lower　bo膿d　of　scatter　of　fatigue　s重rength　we簸eed　to　es歯登ate　the

搬axim膿｝slze　of　inclusions　contal益ed　l難癒e£otal　control　volume．　Incluslo難ra重1難g　by　1加

珈ノ5が。5（ゾex田野5　is　available　fbr亀he　pred玉ctio難of窒he　maxi艶u翻nclusion［1，6｝
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。：Specimen　NN（QT）：Quenched　and　lempered

⑦：Specime籍NN（VQ）：Heat　treated　in　a　vacuum衆）難owed　by　quenching　and　temperlng

△：specl搬e蔽NT：Quenched　and　tempered’

企：Spec量men　NO：（～ue無ched　and　tempered

巳（Nf＞106），団（2Vf＜正06）：Data　by　Sakai　et　a1．【71

F重gure　4　　Relationshi　between》痂・a鍛d　△1（oD4（SAE52100）
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△：Specimen　QT：Que織ched　and　tempered

《：Specimen　VQI｝｛ea縫ぞeated　ill　a　vacuum　fbllowed　by

　　　　　quellclling　and　te呈額per三戸9

Fig縫re　5　Variation　of∫一N　da重a　by韮oad沁g

types　and　spec重men　sizes（SAE52100）【31
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　　　　　　　　　　　　　1500－MPa－Plus－Class　Ma質ensitc　Steel

－Creation　of　Ma叢ensitic　Miαostmc　ures　with田gh　Resistan㏄agaiDst　Giga一（汐de％tiguc－

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Saburo　Matsuoka

　　　　　　　　　　　　　　　Evaluation　Research　Group，NIMS，　Japan

1．㎞tmd腿cIio翻

　　　　　As　one　su切ect　of‘叉Jltra　steel　P王℃導ect”，！50K　task　fbr㏄has　been　study癒g　on　1500－MPa－plus－class

high　strength　steels　sh｝㏄APr且1997．　The　matcria1（Σeation　group　has　bccn　creating　the　new　martensitic

㎡crostru（加re　with　thc　high　resistan㏄aga垣st　delayed丘acture　and頷ga－cyc王e魚tiguc。　The　cvaluation

伊oup　has　been　develop麺g　the　new　evaklation　method　of　delayed丘acture　and　accelelated　testing　tec㎞ique

負）rgiga－cycle　fatigue．　In　addition，！50K　task衰）rce加volvcs　thc　nanotech！｝010gy　group．　The　guide㎞c

principles　of　material　creation　were　bom丘om　the㎡crostru（加re　a簸aiysis　by　a簸AP－F正M，　AFM　and　TEM

and丘om　the　nanoinde漁tion　by㎝ultra一㎡（ズ。　halldn鰯tester　The　ad威evements　of　giga－cyle踊gue　w浬

be　dcscribcd拠the負）Uowing。

2。Doub韮e撫tigue　s重蟹∋聡gt血

　　　　　Fig．1shows　the　research　ta㎎ets　of錘ga－cyde魚tigue．　When　the　tensie　strength，σB，　is　lowcr

than　1200　M：Pa，　the　su癒a㏄一type丘acture　o（x：鵬an（玉fatigue肚㎡t，σw，　is　given　byσw謹05σBfbr　vadous

martensitic　steels．　W翁enσB＜！200　MP嬬the　fish－eye－type£ピacture　occu爲and　fatigue　hmit　saturates．

There且）re，£he臨t　ta聡et　is　to血sureσw㍊05σB　by　dear沁g　of　the　fish－eye－type疲acture．　The　seoond

target沁to　re血σw＞0，5σB。

　　　　　There｛s　an　inclusion　such　as　AhO3　at　thc　f給h－eye一丘acture　site．　Re㏄nt1X　Murakami　and　othc鴛

［1］且）und　that　opticany　dark　area，　ODA，　was衰）㎜ed　alound　the　inclusion　a簸d　suggcsted　that　ODA　oould

be　the　area　where　the　hydrogen　embrittlement　clack　pmpagates．　「鴨demonstratcd　f沁m　thc

nano血dentaion　results　of㎞dusions血high　strength　st㏄1s　that　the慧sh－eye－typc　fヒacture　is　domぬated　not

only　by　the　sizc　of加dusion　but　a㎏o　by　its　mcchar感cal　pK）perties［2］．　In　the　rc㏄nt　stcel　making　pmc（欝s，

the　h｝dusion　is　contro聾cd　as　to　redu㏄both　the　sセe　and　mechanical　propcrties．

　　　　A㏄ordingl防the鯉owing　P血ciples　are　estab互shed　to　dα渡of　the舳一eye－typc倉acture㎝d　to

辻nprovc　thc　fatigue　strength・　　（1）　ApPly辻kg　the　辻｝clusion－control　technique　reduces　the　stress

oon㏄n醸ion　of　the　hldusion。（2）Mod岱ed－auslb㎡ng　s柱engthens　the　base　metal　against　the　hydrogen

embrittleme煎　and　deals　of　ODA　aro疑nd　the沁dusion．　！50K　task　fbr㏄has　ppDven　that

mo（i迂led－aus且）rr㎡ng　hnproved　the　delayed　fねcture　properties．

　　　　　㎞clusion－oo㈱且ed　SUP12　sted　was　mod温ed－aus癒㎜cd　at　the　conditions　of　11！8　K　x　30　minutes，

30％rcduction　at　1027　K　and　water　ooo㎞g，　and　tempered　at　703　K　x　60　minutes．　The　tens且e　strength

was　1742　MPa．　Fig2　shows　that　Fish－eye－type丘acturcs　st拠。㏄urred　fbr　the　mod癒ed－ausfbrmed
stee1［3］．　The　fatiguc㎞孟，σw，　at　108　cycles　was，　however，　higher　than　the　expected　one倉omσw誠0．5σ

Bfbr　thc　s漁ce－type　f｝acture．　This　means　that　thc㎞t　target辻【Fig．1is　achieved，　even　though　the

f1sh－eyc－typc　f｝aαure　o（x㎜．

　　　　　The魚tigue㎞it　is，　fU曲e㎜ore，　e鏡imatcd　to　be！！20　MPa負）r　the　mod燈ed－aus丘）mlcd　stee1血Fig．

2，距sh－eye－type負aαures　are　deaed．　Theぬtiguc㎞t　is　a㎞ost　doub墨e，　as　oomparcd　with　the㎞t　of

about　600　MPa且）r　the　quench－tempercd　steel．　Sin㏄the　double魚tiguc㎞it　ooτreslx）nds　toσw篇0．62σ泓

it　is　expected　that　the　seoond　targct　ofσw＞0。5σBwiH　also　be　ach玉eved．

3．Acce翌e臓te“蹴童9麗e詫es愈i鞭9

　　　　Giga－cycle　fatiguc　tcst　up　to！◎90r　10io　cydes　is　requ貢ed　to　detem五ne癒e魚tigue㎞t且）τthe

丘sh－cye－type　fピa（加re．　The　giga－cyde　fatigue　test，　however，　take　a　long　time：109　and！0王。－cyde　tests　take　3

months　and　3　yeals，　respcctivel第usi皿g　conventional　fatigue　testing　mac㎞es　with　a倉equency　of！00　H乙

Re㏄nt1）～high－speed嬢igue　testing　mac㎞es　have　bee豆developed，　induding　ultrasonic　and　high－specd

scrvohydraulic　machhles．　A　1010－cyde　fatigue　test　can　be　oompleted　in！0　days　or　3　months，　respectivel》～

us沁g　an　ultτaso㎡c（20　kHz）or　high－spced　servo－hydrau亙。（1　kH乞）mac㎞e．

　　　　　Giga－cyde　魚tigほe　tests　at　100　Hz，600Hz　and　20　kH乞were　conducted煮）r　433－K－tempered
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Fig．8S－Nproperties我）r瓢。（h丘ed－ausfbrmed　SUP　12　steel，

SNCM439　stec1［4］．　The　bre謡（s　in　a㎞ost認the　specimens　were　caused　byぬtema1周203　inclusio難s

lcading　to且sh－eye－type丘aαures．　The溢clusion　sizcs　were　9－82μm　in＞area．　Mo面ed　S－N　curves

wereobとa加ed短ordαto　dari琢tぬe　ef艶αof　indusion　sセes　on魚tiguc装ves．σw’置L56
（HV＋120）緬・a）1／6　is　th・ねti即・㎞it加th・蟷・面sh－eye－t”・貨act・・e，　w短・h　w・おestim・t・d　by

・pPlyi・g　M・拙・㎡’・eq・・ti…　HV醐・k・油a中・ss血kg彫㎜2㎝d緬ea　i・th・血d・・i…セ・

of出e危acture　orighl　inμm。　The　mod盃ed　S－N　diagram　shows　two　instruαive　results．　The　onc　is　that　thc

魚tiguc　Hmit　dearly　appeaエsぬthe　mod逝ed　S－N　diagram　between　109　and　10玉。　cydcs．　The　othcr　is　tha重

fatiguc　hves　and　the　fatigue玉㎞its　are　hldepe工1dent　of丘equency≧　The　la賃er　resu至t　suggests　that　the

giga－cycle翻gue　damage，　especia鼓y　the掩㎜a£ion　of　ODAs　is　not　a　simple　hydr（）gen　embrittlement

process　and　that　the　ihteraction　between　hydrogen　embrittlement　and魚t｛guc　darnage　pro㏄sses　Qould　bc

㎞por亡aat　to　understalld　the　giga－cycle　fatigue．

嗜．s腿m騰電y

　　　Ibe∬eve　tha重we丑）und　a　new　field丑）r　giga－cyc玉e魚tigue血thc！800－MPa－class　ma賞e難s適。　s重ecl．

Our　ncx重target　is　the　2000－M旺）a－plus－class　marte豊sitic　steel負）r　sp血gs，　bcar加gs　and　o£hers．

鼠e艶肥翻ce

〔！］Muτaka㎡篤Nomoto　T　and　UedaエFat．　Fra．　E蒸g．　Mat．　Struct．，1999：22：581．

［2］Nagasima　N，　Matsuoka　S　and　Miyahara　K，　Tra難s　Jap．　Society　Mech．　Eng．！999：65A：447

［3］Sawaiエ㎞ura　X琵u刎d政Tbkeuchi　E　and　Matsuoka　S，丑ans　Jap．　Society臨ch．
　　　Eng2002：68A：49

［4］Furuya　Y；Matsuoka　S，　Abe　T　and　Yiamagud立KS（｝dpta　Ma重ctia登a　2002：46：157
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The　fatigue　behaviors　of　fine　grained　high　strength

　　　　　　　　　　　　　　　　alloy　structural　steels

　　　　　　　　　　S．X．　Li1，　Z。　G．　Yang1，　耀．　C．　Yu1，　Z．　X．　Yin1，　G．　Yaol，　G．　Y．　Lil，

　　　　　　　　　　　Z．擁．Chu2，　醗．　Q．　Wang3，　W．　J．　Hui3，　H．　Dong3　and　Y．　Q．碑eng3

　　互．Shenya凱g　N裂tiom夏Laboratory　lbr　Materia蓋s　Scie獄ceJ盤stitute　of　Meね壌esearch，

　　　　　　　　　　　　Chinese　Academy　of　Scie難ces，　She鷺ya難g　110016，　Chi盤a

2．8eljlng　Research　Inst髭ute　of　Mechanic田a擁d　E蓋ectric　Tecセ無ologyβeijlng　100083，Chin髄

　　　　　　　　3・CentraHron裂nδStee置ResearcMnstituteβe蟻i搬910008豊，　C㎞舩

Abstract

　　　To　develop　the　　1400－1500　MPa　high　　strengもh　steels　with　better

anti－delayed　fracture　resistance　and　higher　fatig騒e　strength，　the　mediu組

carを）on　a110y　structure　steels　were　prepare（i　by田odifying　the　co膿mercia1

42CrMo　steel．　The　modified　steel　is　referred　as　ADFl　in　which　the　small

qua譲tities　of　V　and　Nb　were　added，　Under　conventioRal　heaもtreatme陰t，　the

prior　austenite　with　fine　grai簸　size　of　about　8　μ磁was　obtained；u盆der

もhe　treatmerlt　of　high　electric　current　de簸sity　p秘1se　the，fine　grain　sizes

of　1．7－4　μm　were　obta卑ned（Fig．　1）．　The　O．2％　proof　stress　a捻（墨ultiInate

tensile　strength　of　ADFl　steel　are　as　high　as　1315－！465MPa　an（i　1400－1540

MPa　respectively．　The　stre簸gths　of　these　steels　are搬uch　higher　than　the

co㎜ercial　42CrMo　steel　that　with　proof　stress　of　around　1080MPa　and

ultimate　tensi1．e　s℃rength　of　arou塗d　1180MPa　under　quenching　and　te韮npering．

The　e！orlgation　and　reduction　in　area　of　ADF圭　are　about　13－15a難d　53－55

percent　respectively　which　is　c！0se　to　the　corresponding　values　of

co㎜erciaM2CrMo　stee1。
　　　The　fatigue　strengthsσヨof　smooth　bar　andσ一1NOf難otched　bar　were　tested

for　these　steels　under　rotati難g　bending　at　107　cycles．　The　纏P－and－down

method　was　a（iopted　to　determine　the　fatigue　stre難9も熱（Fig．2）．　The　results

are　su㎜arized　in「rable　1．　It　is　found　that　the　steel　with　medium　grain

size（4μ磁＞　has　the　highest　ultimate　tensile　　σb　（1540酸Pa）aRd　fatigue

strengthσ一1　（767酸Pa）．　The　fatigue　strengthσ一1　is　about　L　6　ti狙es　as　high

as　the　fatigue　strength　of　conventiona1　42CrMo　stee1（485MPa）．　However，

the薮otch　sensitivity　on　fa℃igue　streRgth　israther　greater　than　the　other

two　cases，

　　　　The　shape　an（i　size　of　microstructures　such　as　prior　austenite，

marte譲sitic　lath，　carbides　as　we！l　as　the　inclusions　were　studied．　The

effects　of　these　microstructures　or｝mechanical　properties，　particularly，

the　1鍛c1纏siorls　on　the　fatigue　behaviOr　were　（圭iscussed，

　　　　At　present，　the　bo！t　for　autσ雛obi！e　was　made　by　ADFl　under　ADF1－I　heat

treatment．　It　has　been　installed　onもhe　automobileand　s“ccessfullypassed

the　もesting　on　sites．　If　the　sizes　of　the　i難clusions　of　ADFI　steel　can

be　reduced　further，　a　type　of　exceptional　high　strerlgth　steel　bolt　with

prior　austenite　sizes　of　2－4μ搬couldbe　produced　and　apPlied　on　a縦tomobile
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industry．

Figure　1．　The　prior　austenite　grains　under（a）ADF1－III　and（b）ADFl－II　heat　treatment
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Figure　2．　The　up－and－down　method　to　determine　the　fatigue　strength

（σ．1ニ767MPa，　S＝18．8MPa）ofADFI　under　heat　treatment　of　ADF1－II

Thble　1．The　properties　of　ADF　1

Heat
狽窒?ａｔｍｅｎ?

Grain
唐奄嘯??

em

00．2

lPa
σb

lPa
σ．1MPa σ一lNMPa q σ．1

^σb

ADF1－1 8 1315 1400 738±22．3 445±20．4 0．50 0．52

ADF1－II 4 1465 1540 767±18．8 417±10．2 0．64 0．50

ADF1－III 2 1370 1440 745±17．5 425±14．7 0．57 0．51

ADF1－1：9400C　oil　quenching＋6000C　tempering

ADF1－II：Electric　current　pulsing　to　9200C　oil　quenching＋6000C　tempering

ADF1－III：Electric　current　pulsing　to　8800C　oil　quenching，　repeat　to　3　times

　　　　　　＋6000C　tempering
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亘》reve鍛t直0聰0賃「C髄且or蓋dl㊧国亙遡dl醗ced【CorrOS量0聡Dε轟㎜盆ge電⑪妊彊r藍dges

S．ゆ．Cra鵬er，8．　S．　Co伽。，　Jr．，　S．」．油脂ar雌，　G．　R．．　Ho且comb，」．　H．賦usse鰻，臨rg我re重

　　　　　　Z直omek・Momz，　Albany　Research　Center，　USDOE，　Albany　OR　USA　97321

Y。RVir職盤i，　Tumer－Fairba簸k　Highway　Research　Center，田WA，　USDOT，　McLean　VA
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　USA　22101－2296

　　　　　　　　　　　」．T．8腿t艮er，　Joseph　T．　Butler，　Inc．，　Wadsworth　OR　USA　44282

　　　　　　F。」。Nelso髄，　Oregon　Depaτ髄e航of　Transportation，　Salem　OR　USA　97310

　　　　　　　　　　N．G．丁熱。膿欝son，　CC　Technologies，　Dublin　OH　USA　43016－8761

　　　According　to　the　National　Bridge　Inventory　Database，　there　are　approximately　600，000　bridges　in

the　United　States［1］．　Half　of　these　were　built　between　1950　and　1994．　The　vast　majority　built　since

1950are　reinforced－concrete（RC）and　steel　bridges，　bαh　of　which　can　undergo　significant

deterioration　due　to　chloride－induced　corrosion．　During　the　period　19924999，　between　15％and　20％

of　all　bridges　in　the　US　were　listed　as‘‘structurally　deficient，”that　is，　they　can　no　longer　sustain　the

loads　fbr　which　they　were　designed［21．　As　oIder　bridges　are　replaced　or　rehabilitated，　there孟s　a　trend

of　decreasing　number　and　percentage　of　struc加rally　de£icie凱bridges　while，　over　the　same　period，　the

number　ofbridges　in　the　inventory　rose　by　about　13，000．　The　1998　bridge　inventory　data　are　presente（董

in　more　detai正　in　Table　1【3ユ．　　Of　the　three　predominant　materia正s　of　construction，　the　highest

percentage　of　stmcturally　deficient　bddges　were　stee1，£0110wed　by　conventional　RC　and　prestressed

concrete．

　　　　　　　写裂b翼eLS重ructura翌艮y　defic量e盈t　br藍dges　i翌亙998　based　on搬ater捻l　oぼco獄s重r瓢ct養。賊．

CONVE！唾T互ONA正　PRESTRESS泡D　STEEL　　OTH冠R
　　　　　　RC　　　　　　　CONCRETE

TOTA：L

Bridges　in　Inventory

Structurally　Deficien£

％Deficient

235，151

21，164

　　9

107，666

3，230

　　3

200，202

54，054

　　27

40，395

14，671

　36

583，414

93，119

　　16

　　　The　cost　to　replace　aging　bridges　increased　by　12％f沁m　1995　to　1999．　In　addition，　there　has

been　a　significant　increase　in　the　reguired　mainte琵a慧ce．　Many　prestressed　concrete　bridges　wilhequire

maintenance　in　the　next　10　to　30　years．　Significant　maintenance，　repair，　rehabilitation，　and

replacement　activities£or　the　nation’s　highway　bridge　inffastmcture　are　foreseen　over　the　next　few

decades　be負）re　current　construc£ion　practices　reverse　the　trend．

　　　Arecent　Federa1｝玉ighway　Adminis重ration（FHWA）report　by　Koch　et　aL　estimated　the　annual

direct　cos重of　corrosion　to　the　entire　US．　economy　to　be＄276　billion凹．　The　annua豆direct　cost　of

corrosion　for　the　bridge　inffastructure　was＄8．3　billion園．　The　total　estimate　cost　to　replace

stmcturally　deficie競bridges　was＄29。3　billion，　annualized　over　a　10　year　period　to　be＄3．8　billion．

The　estimated　annual　direct　life－cycle　corrosion　costs　f6r　no餓一deficient　bridges，　including

construction，　maintenance，　patching，　rehabilitation，　cathodic　protection，　and　cost　of　capital，　are：（1）

bridge　decks一＄1ユto＄2．9　billion；（2）substructure　and　superstructure（minus　decks）一＄1．1　to＄2．9

コ口llion；（3）sted　bridge　maintenance　painting一＄0．5　bi至lion．　For“average”bridges　using　somewhat

less　than　best　maintenance　practices　this　yields　an　estimated　annual　direct　life－cycle　cost　of＄4．5

billion．　Estimated　a1muahndirect　costs　to　the　user　due　to　traffic　delays　and　lost　productivity　are　more

than　10　times　the＄8．3　billion　direct　cost　of　corrosion。

　　　Ex蓋s重量醜g　RC　8r量dges蓋恥Severe麹搬v蓋ro魅m磁t：Problems　develop　in　RC　bridges　when　sal毛

diffUses　into　the　concrete，　ra三sing　the　salt　concentration　at　the　reinforcing　bar－concrete　interface　above

athfeshQld　leve1£or　cGrrosiQn　initiation，　aboutα74　kg　Cl／m3　for　black　iron　bar［5】，　The　passive　film

normally　prese凱on　the　reinfbrcing　bar　breaks　down　above　this　concentration，　reducing　the　pH　and

initiating　corrosion．　The　iron　oxide　reaction　products　formed　by　corrosion　are　substantially　higher　in

volume　than　the　iron　consumed　by　corrosion，　leading　to　tensile蛋orces　that　crack　the　concrete，　causing

delamin3tion　of　the　cover　concrete，　and　structural　deteriora亘on　of　the　bridge．　Cathodic　protection

（CP）is　one　of　the　most　effective　mea窮s　for　controlling　corrosion　damage　in　RC　bridges．　Oregon　uses
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瓢黙器a翌潔轟1盤｛畿藍灘鼎ま齢1欝1欝a鴇。，
this　afea　uses　therma1－sprayed（TS）zinc　anodes．　Other　anodes　used　are　TS　titanium，　TS　A1－Zn－ln，

zinc（Zn）一hydrogel，　a澱d　solvent－based　acrylic　carbo薮paint．　Effective　cufrent　distribution　to　the

reinforcing　bar　is　achieved　in　complex　struc重ures　while　preserving　the　bridge　extemal　appearance．

Acidification　of　the　anode－concrete　interface　may　reduce　the　anode　bond　strength　to　the　concrete．夏n

Oregon，　TS　zinc　anodes　have　been　used　for　10　years　and　are　expec£ed　to　have　a　25－year　service至ife

base　on　bond　strength，　while　the　carbon　paint　anode　has　served　effective玉y　for　over　15　years．

　　　New　RC醗量dge曲Severe旦髄v藍ro賑磁e醜s：

　　　　　　　旦塗oxy－co盆重㊧d　re蓋灘【飾即。当鳳9置）ar－Fusio難一bonded　epoxy－coated　rebar（ECR）has　been　used　in

approximatdy　20，000　RC　bridge　decks　and　100，000　to芝a玉structures　in　the　US．　Superior　performance

is　achieved　in　bridge　decks　when　both　mats　are　ECR　compared重。　decks　using　on互y　a　top　ECR　mat。

τhe　use　of　an　adequate，　good　quality，　concrete　cover；至inishing　and　curing　of　the　concrete；an（i由e

proper　manufacturing　and　handling　of　ECR　complement　the　use　of　ECR　in　providing　ef郵ective

corrosion　protection£or　concrete　bridge　decks．　AASHrO　and　ASTM　specifications　co盛inue　to　evolve

to　improve　the　performance　of　ECR　in　RC　bridges．　Compared　to　b豆ack　sξee至，　the　cost　premium　i琵new

construction　using　ECR　in　both　mats　of　bridge　decks　is　about　1％。

　　　　　　　S纏腱髭ess　s総e髭re趣恥rc量聡g　b蹴一Austeni£ic　and　dup互ex　sIain豆ess　stee王s　have　been　show慧in

Oregon　to　provide　an　acceptable　combination　of　corrosion　resistance，　yiel（l　s亀rength，　availabili重y，　and

cost　for　reinforcing　bar　in　new　coastal　bridge　construction．　S重ainless　stee夏has　been　specified　for　use　in

corrosion　critical　areas，　such　as　decks，　beams　and　prestressed　girders．　Black　iron　bar　may　be　used　in

compressive　members　and　is　required　to　be　electricaily　isolated　ffom　the　s重ainless　steel　bar．　The

ch正oride　corrosion　threshoId　for　Type　316　stain正ess　steei（aboud8　kg　Ci／m315D　is　above　the　highest

concentrations　measured　in　Oτegon　coastal　RC　bridges　in　service　fo田p宅07G　years．　As　a　resuit，登se

of　stainless　steel　reinforcing　bar　is　expected　to　yield　bridge　service　lives　exceeding　120　years　wi出low

maintenance　requirements，　In　three　new　coastal　bridge　projects　cos｛ing＄21　million　tota1，　stainless

steel　bar　added　a　premium　of　only　10％to　total　prolect　costs，　compared重。　black　iron　bar．

　　　　　　　Co踊αet㊧一〇regon　specifies　the　use　of　microsilica　concrete　in　new　coastal　bridge

construction，　with　a　maximum　microsilica　component　of　4％。　Typical　concrete　cover　depths　are　50

mm　over　aH　reinforcement　including　shear　stirrups，　with　76　mm　specified　for　particu豆arly　harsh

env正ronments，

　　　翫ee盈8r蓋d【ge　Co説五心gs　Sys重ems憂br　Seve騰E販v壼ro鹸盤e誠s：Paints　are　the　most　widely　used

material　for　protecting　steel　structures　from　corrosion　damage．　They　create　a　barrier　between　the　s竃eel

and　corrodants　that　can　last　without加aintenance　in　mi正d　environme搬s　upε020　years，　and

substantiaHy　shorter　times　in　severe正y　corrosive　environments．　Metalizing　with　zinc，　aluminum，　and

their　alloys　produces　a　long－lasting　Protective　coating　that　is　a　barrier　to　corrodants　and　also　provi（ies　a

degree　of　galvanic　protection　in　areas　of　coatings　damage　and　wear。　Metal豆ized　coatings　may　be　used

as　the　bare　sprayed　metal，　or　as　the　sprayed　metal　plus　sealer，　or　as　the　sprayed　metal　and　sea互er　plus　a

paint　topcoat．　The　relatively　thick　bare　metal　coating　has　the正ongest　Iife－to－first－maintenance．

Sea互ing　the　coating　with　no　subsequent　maintenance　6f　the　sealer　yields　the　Iongest　coating　service

life，　the　lowest　Iife－cycle　cost，　and　the．most　economical　coating　system．　Topcoating　is　used　in　special

circumstances£or　aesthetic　purposes，　particularly　in　public　structures　such　as　bridges．　The　high　spray

and　deposit　rates，　and　portability　of　today’s　equipment　make　meta玉izing　competitive　with　painting　on　a

first　cost　basis。
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Resource－Efficien重Weathe加g　Steels　for　Uncoated　Structures
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　in　Coastal　Atmosphere

　　　　　　　　Tbshiaki　Kodama　and　Tbshiyasu　Nishimura

Corrosion　Resistant　Materials　Research　Group，　NIMS，　Japan

豆。　　互簸tro盛髄¢額。聡

　　　　Low－alloy　weatheτing　s毛eels　resistant　to　SOx　pollu毛ion　show　poor　pe㎡o㎜ance　in

environmen重s　where　airbome　salinity　is　high．　Recent罫esearches　on　weathering　stee豆s　have

been墾ocused　on　the　rusting　mechanism　i簸the　pfeseRce　of　chloride　and　development　of　new

steels　that　are　resistant　in　marine／coastal　environ澱en£s［1］．　The　paper　focuses　on　1）

重heτmochemical　aspect　of　rusting　iR　ch夏or圭de　envifonmen重s，2）cfystal　structure　of　iron　rust　in

ahigh　salinity　condition，3）electrochemical　reac重ion　of　rust　a難d　its　ca重alytic　proper毛ies　in

ch三〇ride　media，4）proposal　of∫esource－efficient　weathering　steels．

2．　R翻s電For睡説量。聰。聡S窪ee置醗C賊or且dle　Med蟻alめy　L麟）or溢ory　Cyc簸。艶s電

　　　　　　Figure　l　shows　electぞochemical　polaズization

curves　for　msted　carbo最s£eels　after　wcトaRd－dry

cyclic　tes重．　Potentiosta重ic　po夏arization　curves　weτe

obtaincd　in　a　O．5％Naαsolu毛ion　under　both　aera毛ed

and　　unaerated　　condit韮ons．　　　　Cathodic　　curren重

increasesτemaぞkably　wi出an　increase　in　number　of

we重／dry　cycles［21．　The　increase量s　a重重ributed　to　the

electrochemical　reduction　of　∫us重　rather　than

dissolved　oxygen　reduction　or　hydrogen　evo蓋ution

because　of毛he　reasons　as£o難ows：1）Cathod量。　curre就

inc罫eases　with　an　increase　in　cycle　number，　or重he

amou黛重of　rust　on　me重a1：2）Cathodic　curreR£s£arts　to

員ow　at　potentials搬uch　nob夏er　than毛ha毛of　hydrogen

evo豆u£ion．　A玉so　i重　shoHld　be　noted　that　such　an

increase　in　cathodic　curren重　occurs　only　for　rus重

formed　in　chlo罫ide鵬edia　and　only　for　rusts　in　contact

with　steel．　Isdated　rust　shows　no　such　e董fect　on　the

cathodic　reduction．　　The　pheRomena　suggest　that

rust　formed　ln　chloτide　media　shows　specific

reactivity　in　its　reduction　process，　which　in　tum

accelerates　anodic　reaction　of　substrate　meta豆．

　　　　　　Us三ng　a　new　technique　na斑ed∫π一3伽XRD

structura夏chan

wet－and－dry　process．
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Fig　1．　Pdarizatio熱curves　of　rusted

carbon　steels　processed　by　dfy／wet

method　as　a　parameter　of　the且umber　of

cycles．　　Caもhodic　curre捻t　markedly

i薮CreaSeS　Wiもh　inCreaSing　簸U鵬ber　Of

cycles．

　　　　　　　　　　　　ge　of　rus重was　deter1簸ined　on　actually　corroding　surface　of　steehn　a　cycle　of

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　formation　of臼一FeOOH（akaganeite）andαeeR　rust夏（GRI，　mixed

fe鑓ic　and　ferrous　pτoduct）至s　evident　in　chloride　con重aining　at搬osphere．　The　readiness沁

redox　feaction　of　the　metastable　pτoducts　is重he　principal　mechanism　of　corrosion　acceleration

by　chloride．

3．　E餓｝c重。翌A難oy蓋甑gE且e搬e瀬

　　　　　　Asteel　beari皿g　O．8　mass％AI　showed　smaller　mass　loss　in　wet／dry　cycle　test　thanむhaも

of　carbo鳳sもee1．　The　ratio　of　corrosion　loss　of　carbon　s七eel　toα8％Al　sもeel　increased　wi七h

もime　and　i七reaches　75％afもer　20　cycles．　Polariza七ion　curves　fbr　a　carbon　sもeel　and　O．8％

A1・sもeel　are　shown　Fig．2．　Both　samples　had　been　treated　8　cycles　in　we七／dry　corrosion　cycle
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tes七be鉛re　polarizaもion　meas“rements．

　　　　　EPMA　cross　sectional　analyses　showed

the　enrich加en重of細in　the　inner　layer　ofτus重

of　Al　bearing　stee1，　where　by　transmission

electτon　diffrac｛ion重he　formation　of　a　spinel，．

suggesting　FeA1204　is　evident　similarly　to　the

case　of　the　Ni－bearing　s重eel［3，4］．

　　　　　Aluminum　addi重ion　was　effec重ive　in

suppressing　cathodic　reaction　but　was　not　in

anodic　branch．　The　XRD　analysis　proved

tha重β一FeOOH　is　less　abundan重in　the　rus毛of

重he　Al－bearing　steeL　　Sinceβ一FeOOH　is　most

readi至y　reduced　to　Fe（II）一state　in　we重season

its　suppression　is　beneficial　in　decreasing

cathodic　current．　In　dry　process　FeA王204

inhibi重s　the　reoxida重ion重。　Fe（II）一s重a重e　in（至ry
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　　　　　　Such　elements　as　Mo，　W　and　P　are

月aost　likely　to　be　iRcorporated　into　the　rust

layer　in　the　form　of　oxy－anions．　These

anions　are　e鉦ective　in　con〔osion　inhibition

either　by　modifica重ioR　of　ion　selectivity　or

by　the　action　of　anodic　inhibitor．　Figure　3

shows　the　corrosion　loss　of．new　low－alloy

weathering　s重eels　as　a　function　of　exposure

time　in　subtropical　coastal　atmosphere　with

reference　to　those　of　carbon　steel（SM）aRd

conventional　weathering　steels（SMA）．　In

place　of　Ni　such　elements　as　Al，　Si　and　W

are　fouRd　to　be重he　promising　alloying

additives　for　the　　creation　　of　resource

efficient　wea重hering　steels．

瑠．　　S胆貰髄鵬a【ry

　　　　　　It　has　been　shown重hat　the　alloyin

墾orming　double　oxide　like　spine

in　the　foτm　of　oxy－anions．
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Fig．2　　Polarization　c疑rves負）r　aR　　Aま曹bearin琶sむeel

obtained　after　the　treatment　of　8　cycles　of　wet／dry

corroslon　test．
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Fig3．　Corrosion　loss－time　relations　of且ew王owgalloy

wea出eri登g　steels　iR　co狙parison　wi£h　co澄ven盤on段1

carbon　stee1（SM）a鍛d　weaもhering　stee1（SM：A）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　gelements　in　s重eel　is　incorporated　into　rust　either

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　I，substituting　Fe　ion　of　FeOOH　or　Fe3040r　fo㎜ing　iron　salt

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　In　the　paper　de重ai夏ed　mechanis搬of　thc　inco叩oration　aHoying

ele搬ents　have　been　investigated　and　was　interpre重ed　by撮eans　of　ther搬odynamics，　which　is

expec重ed　to　contribute　much　for　the　designing　new　low－alloy　weatheτing　steels．
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Trend　in　Low　VOC，　Environment－Friendly

Organic　Coatings　f6r　In角rastructures

　　　　　　　　　　　　　　　　H．Tanabe

　　　　Fundamental　Research　Department

　　　　　　　Dai　Nippon　Toryo　Co．Ltd．

1。　Iatroduction

　　Environmental　problems　have　been圭ncreasing　thro蘇gh　the　wor夏d　and　the　paindndustry

and　paint　application　fields　have　been　required　to　solve　the　enviro韮mentahssues　by

coUaboration。　Japan　Paint　Manufacturing　AssociaUon（JPMA）organized重he　study　group

o無“Paint　indus£ry　and　global　environment”in　1991　fbr　considering　how　best　to　approach．

　　From　the　aspect　of　environmental　problems　in　the　coating　industry，宅he　total　process　of

pain£producdon　ffom　the　design　and　manufacturing　to　the　dis£ribution，　apPlication　and

wastes　disposal　of　paints　bas　strong圭ink　with　environmental　protec毛ion．

　　The　usage　of　sdvent－reduced　type　paint　has　bee簸increasiag　since　1960’s　due　to　the

reason　of　photochem至ca玉smog　poll嘘on　caused　by　some　kinds　of　volatile　organic　so夏vents．

　　Anumber　of　countermeasures　agaiast　e獄vironmental　problems　has　been　taken　by　the

Japanese　paint　industry．：organic　tin　compound　can　no£be　used　any　more，　fbr　example．

　　However　the　paint　iRdustry　still　have　a　lot　of　environmental　i毛ems　to　overcome　today

such　as　reducing由e　emission　of　orga簸ic　solvents　and　reduction　of　heavy　metal　ingredient，

as　weU　as　approaches沁save　energy　together　with　the　treatment　and　recycling　of　waste．

2．　Trends　of　regu夏ation

　　VOC　is　defined　as　a鍛organic　compouad　having　boiling　point　between　50℃a韮d　240℃

to　260℃according　to　WHO．

　　It　seems癒at　three　regions　of　USA，　Europe　a韮d　Japan　have出eir　own　approaches　to　VOC．

　　According　to　EPA（Envh●onmental　Protection　Agency　of　USA），　VOC　is　defined　as　any

organic　compound　that　participates　in　atmospheric　photochemical　reactions　except　those

designaξed　by　EPA　as　having　negligible　photochemical　reactivi重y．　In　Japan，　JPMA

described　the　definition　of　VOC　for　paint　field。　It　is　organic　solvent　that　is　emitted　in　the

air　with　vapor　pressure　more　than　O．01kPa（293．15K）or　is　volatile　under　the　specif童c

conditioll　when　in　use，　among　class　l　des童gnated　chem玉cal　substances　used　generally　fbr

pai煎production　and（至escribed　in　PRTR　regula£ion．　PRTR　regulation（Po夏lutant　Release

Trans5er　Regis毛er）was　established　i登1999．　Sαbs重ances　which　were　emitted　more　than

s茎）ecified　an｝oun£fbr　one　year　since　January　of　2001　are乞。　be　reported　in　June　of　2002．

　　Fur毛hermore，　an　iadividtIal（proper）apProach　is　found　in∫apan．　The　study　group　　for

the　problems　of　sick　house（indoor　po11凱ion）organized　in　Ministry　of　Environme凱

prese！1ted　index　figures　of　indoor　concentratioR　fbr蔓3　substances　as　of　　January，2002・　In

case　of君ormaldehyde　whlch　seemed　to　be　mos£influent6ial，　the　figure　is　100μg／m3．The
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figure　has蓬）eea　used　by　many　organizadons　as　an　index。

3．　Tread　on　VOC　reducdon　and　techno夏ogy

　　VOC　is　mainly　solve慌in　paint．　According　to　a　report，2）the　producdon　amou鍛t　of　paints

was　2．2　million　tons　in　1990　in　Japan　and　the　amoun毛of　solveRt　used　was　about　O．95

nlilhon　toas　including　solvent　recovered．

　　The　amo“簸t　of　solvent　used　by　fie隻ds　applicatioR，　buildiRgs，　cars，　electrical　app夏iance，

metal　produc毛and　car　repair　was　compared　and　put　in　order．

　　The　highes毛ratio　of　solvent　to　paint　was　car　repair，　the　new　car，　electrica夏appliance　a簸d

metal　production　in　order．

　　Solvent　reduction　ratio　was　calculated　estimating　from　Scenario　l　and　Scenario　2．

　　Scemdo　l　is　the　case　that　applies　technology憾or　reduction　without　excess　cost．

　　Scenado　2　is　the　caseξhat　applies　high　or　f凱雛re　techno至ogy看or　reduction　withou宅cos重

consideration．

　　Total　reduction　rate　were　estima£ed　25％ill　case　of　Scenario隻a薮d　50％　Scenario　2．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，

　　There　are　three　technical　approaches£or　reducing　VOC。

（1）　High　solid　paint（low　VOC）

（2）　Woter　bom　paint（low　VOC）

（3）　No　solvent　paint（VOC　ffee）

㎞provement　of　applica£ioR　ef且ciency　in　coati簸g　process　leads£he　reduαioa　of　VOC．

4．　　CorLClusion

　　Nowadays　environme凱al　protection　is　indispensab叢e　issue，　especially　fbr　the　chemical

ind騒stry．　Because　of　this，　it　is　very　important愈）r　pai就producers　and　applicators　to　reduce

VOC．　So　the　paint　industry　should　make　a　best　e】隙）rt　to　do童t．

Ref6rellces
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（2）

（3）

Report　on　the　presen毛and　the釦搬re　sta£e　of　VOC　in　the　Japa！lese　paint　industry

JPMA，（1993）

The　annual　investigation　of　actual　situadon　on　pain£rnanufactures　in　Japan

JPMA（1998）

Council　Directiveη99／13／Ec，　OJC，29．3．（1999）
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玉．豆齪ro“腿。重量膿

It　is　well㎞own　that　the　so－called”protective”rust　layer　fbrmed　on　weatherihg　steel　has

s鍍ong　protective　abili重y負）r　atmospheric　corrosion　of　the　s重ee1．　The　study　of　rus重1ayers

負）rmed　o陰steels　and£heir　control　has　bee賑the　princ圭pa！theme　in重he　field　of　atmospheric

corrosion，　siRce　the　rust　layers　have　certain　beneficial　effbcts　on　the　prevention　of

degrada£ion　of　the　steels．　In　the　present　research，　we　examine　the　na礁。－structure　of　the

pro毛ective　rust　layer　on　weathering　steel　exposed　fbr　17y　in　nation－w圭de　e豆vironments　i簸

Japan　by　using　X－ray　dif丘acdon（XRD）and　X－ray　absorp重ion　fine　s毛fucture（XAFS）

analysis重ec㎞iques㎝d　M6ssbauer　spectroscopy．

2．麹聯eri醗e幽門proced腿re
Rusdayers　examined　weτe　fbfmed　on　wea重hering　s重ee1（0．61Cr－0．36Cu－0．22Ni－0。008P）ex－

posed　horizontaUy　to　atrnosphere　ul｝derneath重he　girders　of　5　bridges　fbr　17　years　in£he

main　island　of　Japan．　Rust　samples　were　removed　ffom　the　skyward　s磁face　by　a　razor

until　the　steel　surface　appeared，　and　then　ground　into　powder．　The　powdered　samples　were

characterized　by　mea薮s　of　XRD，　XAFS　and　M6ssbauer　spectroscopies．1職order£o　quanti旬

the　rust　constituents　co搬prising　goethite，γ一FeOOH，β一FeOOH，　Fe304　a簸d　the　X－ray　arnor．

phous　substaRces，　Z聡O　powder　was　employed　as　an　i厩emal　s宅andard　fbr　XRD　a簸dτela重ive

recoilless丘action　of　each　oxide　was　considered　fbr　M6ssbauer　spectroscopy．　XAFS　spectra

of撫e　rust　sample　were重aken　around　the　Fe　K－edge　and　Cr　K－edge　X－ray　energies　at

Photon　Factory　synchrotron　radiation　faci蕪砂．

3。Res聡1覚s蹴d　d蓋sc腿sslo随

XRD　spectra　of　the　rust　samples　indicated　that　the　X－ray　de£ec£able　rust　constituents　were

goethite，β一FeOOH　and　small　amou瓶ofγ一FeOOH　and　Fe304．　To重al　amount　ofγ一FeOOH

and　Fe304　was　less　than　a角w　pefcent，　A負er　the　qu～磁a重ive　dete㎜ination，　i重was　shown

that　the　rus重1ayers　con重ained　a　large　amo㎜t　of　the　X－ray　amoξphous　substaace．　The　fit　of

the　hyperHne　parame重ers［1］of　iτon　oxides　and　oxyhydroxides　to　the　M6ssbauer　spectra　of

the　rust　samp至es　revealed　the　mass丘action　of　each　oxyhydroxide．

　　　Figure　l　shows重he　mass丘actiolls　of　ultrafine　Cr－goethite　which　corresponds毛。　the

X一剛amo叩hous　substaace　with　the　c騨al　size　less　th副5㎜，α一goe曲e　andβ一FeOOH

in　the　rじst　layer　as　a　f翼nction　of　the　sak　content　in　a重mosphere．1陰the　range　of　low　sak

conten重，　the　rust　layers　were　composed　mainly　of　ultra丘ne　Cr－goethite．　Mass倉actions　bo£h

of嘘rafine　Cr－goethite　and　Cr－goe重hite　showed　their　maximum　a重0．04mdd，　but　it　de－

creased　and　β一FeOOH　increased　in　the　higher　sal£content．　The　protective　rust　layer，

comprising　the　X－ray　amorphous　substance　and／or　the　goethite　type　phase，　is　believed　to

possess　the　struc重ure　ofα一（Fe1．．，Cr、）00H，　Cr－goethite［2］．　Thus，　maximum　amount　of

Cr－goethites　at　O．04mdd　implies　high　protective　perfb㎜ance　of　the搬st　layer．

　　　It　was　demonstrated　that　the　increase　in　Cr　concentration　in　the　Cr－goethite　results　in

dense　aggrega重ion　of　small　crystals，重hat　provides　high　protec重ive　ability　of　the　protec毛ive
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rust　layer　fbr　a重mospheric　corrosives，　and　provides　cation　selec重ivity［3］，　that　impedes　the

penetration　of　aggressive　corrosive　anions　such　as　C1『　and　SO　42胴．　1重　is　necessary　to

elucida重e　the　nano－s重ruc重ure，　and重hus　the　a£omic　arrangement，　of重he　Cr－goethi重e　because

血epro毛ective　peτfb㎜ance　is　controlled　by　the　structure　of霊he　Cr－goethite．　Especially，　Cr

site　iR　goethite　struc重ure　is　very　important　to　discuss　the　role　of　Cr　on　the　pro愈ec重ive

per鉛㎜ance　of　Cr－goethi重e．　The　stmctural㎜it　of　goe重hite　crystal　is㎝FeO3（OH）3

0ctahedron　where　each　Fe3＋is　surrouRded　by　three　O2”and　three　OH一．　The　network　of　the

octahedra　gives　the　goethi重e　struc重ure．　Double　chains　of重he　octahedra　fbrmed　by

edge－sharing　run　parallel　to　the［001］direction．　These　chains　are　linked　to　a（薄acent　double

chains　by　comer－sharing，　which　leads　to　the　o曲orhombic　symme重ry．　Therefbre，　the

goethite　s重ructure　consists　of　double　chains　of　octahedra　alternating　wi重h　double　chains　of

vaca搬sites［4］．　By　consider三臓g　a　spatial　si重e　in　the　network　of　oαahedra，　the　possible　sites

fbr　Cr3＋in　the　goethite　structure　are　considered　to　be　two；one　is　the　substitutable　Fe3＋site

and宅he　other　is　in　the　double　chains　of　vacant　sites。

　　　Figure　2　shows重he　Fourier　transfbmユ，　i．e．，　radial　struc雛e　fhnction（RSF），　of　the　Cr

K－edge　extended　x－ray　abso！ptio面ne　stnlcture（EXAFS）spectrum　of　the獄st　layer釦㎜ed

under　salt　content　of　O．041mdd，　and重hose　of　the　Fe　and　Cr　K－edge　EXAFS　spectra　o負he

artific圭a13mass％Cr－goethite．　The　Fourier　transfb㎜is　not　phase－corrected．　It　is　said　that

Cr3÷is　coordinated　with　O2▼．　In　addition　it　should　be　noted　that　less　correlation　was
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，

obtained　above　O．20㎜1n　RSF　around　Cr3＋，

compared　with　RSF　around　Fe3＋in　the　artificial

Cr－goethite．　The　nearest　neighbour　Fe－Fe

distance　appeaτs　as　the　double　peak　in　RSF

arou澱d　Fe3＋in　the　artificial　qr－goe£hi重e．　Then，　if

Cr3＋　substitu毛es　fbr　the　Fe3＋　1a柱ice　site　量n　重he

goethite　struc加re，　clear　strong　Peaks　due　to重he

nearest　neighbour　Fe3＋　or　Cr3÷　should　　be

observed　above　O．20　nm　in　RSF　around　Cr3＋．

Therefbre，　the　experimental　results　sugges重that

Cr3率　can　be　located　in　重he　double　chains　of

vacant　si重es　iR　the　Cr－goethi重e　in　the　rus重1ayer，

Thus　we　can　say　that　Cr3率in　Cr－goethi重e　in重he

rust　layer　can　be　positio凱ed　in　the　double　chains

of　vacant　sites　with　coordinating　O2幽．　This　Cr3＋

site　can　explain　dense　aggregation　of　srnal至

crysta韮s　and　cation　se藁ectiv墨砂of　Cr－goethite．

Public　Works　Researc難Institu重e，　Japan　Associatio擁of　Steel

Bridge　Construc£io鍛and　The　Japan　Iron　and　Stee璽Federatio益

are　acknowledged　fbr　supplyi隷g　precious　samples．
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鋤dCrK－edges　measured　by　us恥g　PF　synch⑩t⑩nradia垣on
X－rays．
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　　　　　　　　　　Characterization　ofNa簸ostructure　ofRus重s　Formed

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　on　Weathering　Steel

　　MKimura玉＊，　T．　Suzukil，YIkematsu1，　G　Shigesatol，　S．Suzuki1’3　and　HKihira2

1Adv　Tech．　Res．：Labs．，　2Steel　Res．：しabs．，　Nippon　Steel　Corporatio益，　Japan

3（Present）Inst．　of　Multidisciplina1y　Res．　fbr　Adv　Mater．，　Tohoku　U㎡v，　Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＊ki購ra＠re．nSC。cojp

蔓．豆鵬ro伽。登量㈱

　　　Improveme凱of乞he　corroslon　resistance　of　s宅eel　wi施out　coating　is　very　l螢portant　ffom

the　viewpol癬of薮fb－cycle　assessments　of搬a毛e藍als．　Aprotective　rusdayer　ls　known　to

fbrm　oR　the　sur魚ce　of　steel　by　adding　small　a搬ou簸ts　of　chromium　a簸d　copper　are　added［1］．

Thls　s£eel　ls　called　weathering　steel　and　ca熱be　used　as　structural　rnaterlals　wl撫out　coating．

The　ms重s　fbrmed　on　weathering　steel　ls　composed　of　very　fine　grai簸s　whlch　ls　believed　to

at£r量bute　to　high　corrosio鍛resistaace　compared　to　co鍛ve嬢lonal　mild　steel．　However，　the

搬echanism　of　fbrma重lo簸of伽e　grai簸s　has薮。奮bee益f泌1y醗derstood醗ainly　because　of

experimental　di缶。嘘ies£o　obtai凱he　structure　l益fbr搬a£lon　ofthe　nlsts．

　　　The　ms£搬ai簸玉y　consists　of　iron　oxyhydroxide；the　structure　of　crysta韮蕪ne　oし一FeOOH　is

show鍛in　Fig，1．　The　structure　is　composed　of　FeO60ctahedrons，　and　they　are　connected　by

sharl鍛g　of‘‘edge”and／or“corner”．　The　arr蹴gements　ofFeO6　in　r鷺s重s　are　largely　effbcted　by

corroslo薮conditions　and塗aRo－scale歴brmation　on　the　s乞r雛cture　is　essential£o聡ders£a蓑d
　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

the雛echanism　of　rust　fb鋤a重lo簸．1簸this　work，　x－ray　absorption　fine　s重ruc加re（XAFS）

a薙alysis　and　transmlssio鍛electron！簸icroscopy（TEM）were　used　fbr　characterizing　the　atomic

s£mcture　and　mlcrostructure　of　rusts　fbrmed　o捻weathering　steel．　Anew　concept　of

“Fe（0，0H）6簸e£work　structure”in　nユsts　ls　presented，　which　is　the　key重。　understand　the

mecha難ism　of澱st－fbrmation　with　high　corroslon　resistance．

2．電脚er藍me漁網

Aweathering　steel（WS）and　an　Fe－5羅ass％Cr　alloy（CR）were　exposed　to　various
corrosion　conditio無s．　Rusts　fbr搬ed　o益£he　surface　of　specirnens　were　analyzed　by　XAFS，

which　can　de重er撚熱e　the　radial　dls霊rlbu宅ion　ftmction（RDF）of　neighboring　atoms　around　a

specific　ki簸d　of　a重。斑．　RDF　aro縫難d　lro登and　chromium　were　Ineasured　to　make　c豆ear癒e

arrangeme！猛of　FeO60ctahedrons　a蕪d　the　e驚cts　of　chro難孟u磁

as　one　of　the　addl宅io簸al　elements．　XA：FS　measure搬ents　were

carrled　o雛負）r　colloidal　rusts　in　water　as　weH　as　dried　rusts　to

unders重a熱d毛he　fbrmation　mechanism．　XAFS　measureme凱s

were　per負）rmed　at　beam　lines　BL－12C［2】at　the　Pho重on

Factory，　KEK，　Tsukuba，　Japan．

　　The　mlcrostruαure　of　rusts　was　observed　by　field－emission

trans搬lssion　electron　microscopy（TEM）fbr　samples　sl量ced

usi難g　fbcused　Ga　ion　beams。　　Electron　energy　loss
spec重roscopy　was　also搬easure磁。　ob重aln　the　local　str縫。勧re．

．
勘
．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Flg．1　Atomic　structure　of

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　crystallineα一FeOOH

3．　Res魍置ts＆亙）嚢sc達遷ss量。聡

　　　TEM　observa重ion　has　shown　that　an　inner　layer　l簸the　mst　is　co即osed　of　very　small

crystallltes（5－25nm）which　can　mainly　be　asslg益ed　to　that　ofα一FeOOH．　Much　clearer

enrichme堪of　chromium　was　observed　in　fi捻er　grains　than　ln　larger　grai蕪s．　It　is　expected

that　fine　gral難size　af琵cts　the　crystal　st田。搬re　of　the　rust　and　that　the　chromium　is　deeply

related　to　i完．

　　　Then　the　stmcture　was　analyzed　by　XAFS　measurement，　whlch　is　power劔fbr

nano－crystal　or　amorphous　specimens．　Flgure　2　shows　RDF　obtal難ed　by　Fourler
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重ransfbmlatio薙ofFe　and　Cr　K－edges　XAFS　spectra：rus重s　fbr斑ed　on　the　specimen　CR　dipped

ln　sea　wa霊er　fbr　2　weeks（CR2W）and　exposed　to　air　indoors　fbr　15years（CR15Y）．　XAFS

spectra　were　measured　rusts　IR　water　fbr　CR2W（WET）and　in　alr長）r　the　others，　By

co雛parl難g　RDF’s　of　the　rusts　wi重h　the　crystalline（x－FeOOH（STD一α），　it　is　shown　the負rst

peaks　located　at　about　O．15　nm　i簸the　RDF’s　are　attributed重。　the負rst　nearest　aeighbor（1st

NN）correlation　of　Fe－0．　The　peaks　at　abo魏重0．27　and　O．32　n盤in　RDF’s　correspo鍛d　to　the
　　　　　　　　　　　　　）　a！玉d　重he　third　neares重　鍛e豪ghbors　（3「dNN）　correlation　of　Fe－Fe　an（至Fe－0，second　（2nd］卜叙

respectively．　The　fact£hat癒e　lst　NN　peaks　i簸重he　RDF’s　of　aU　rus重sa盤ple　are　as　h孟gh　as

宅ha重of　crys窒alline（x－FeOOH（STD一α）indicates　the　fbrma£io薙of　oc乞ahedron　Fe（0，0H）6　u磁s

at　毛he　very　early　stage　of　corros童on，　In　the　process　of　corros三〇難，　the　Fe（0，0H：）6　units

developed　a簸d圭brms‘‘Fe（0，0H）6難etwork　stmcture”as　show簸by癒e　peaks　of2nd　NN　a登d宅he

3「dNN，　Howeveろtheir　heights　are　weaker　than　those　in（x－FeOOH，　suggesting　tha賛he

periodic　arra簸ge雛e薮t　ofFe（0，0H）6　units　in　the　network　is　distor宅ed　and／or　disordered（Fig．3）．

　　　RDF　arou琵d　Cr　fbr　CR2W（WET）shows　the　e銃cts　of　chromium　ad磁on．　Chrom勧搬
a豊so　fbrms　Cr（0，0H）60ctahedrons，　as　shown　by　the　clear　peak　observed　in£he　ls毛N酎peak　of

the　RDF　However，　the　atomic　distance　observed　in　the　2nd　NN　peak　correspo難dl簸g　to　Cr－Fe

correlatio盤，　abo磁0．23　nm，　is　smaller　than　the　value　observed　in　peaks　of　Fe－Fe　corre夏＆tio難1薮

重he　RDF’s　of　oし一FeOOH　and　the　actual　rust，　abo厩0。27　nm．　These　results　i難dicaIe重hat　the

Cr（0，0H）6　units　cause癒e　large　distortion　or　disorder　in　the“Fe（0，0H）6　ne重work　struc勧re”．

　　　Further　consideratio難on　the　fbrmation　mechanism　ls　presented　i撹he　terms　of　kine毛ics　of

e夏ectrびche㎡cal「eactiO簸basedOntheexpe「iment　lts

　　　　　　　　　　＃　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　．　　託　　蛾ヒ　茜

　　　　　　　　　　ζ啓　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・◎

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・o　　　　　謙　　　　　　　　　＼　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　9
　　　　　　　　　　び　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ゆや

　　　　　　　　　　ほ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ゆや

　　　　　　　　　惹　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　！◎
　　　　　　　　　　甕

　　　　　　　　　葺

　　　　　　　　　．薫　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1卿・…。。冒　　　　　　　　　鼻

　　　　　　　　　　弩

　　　　　　　　　器

　　　　　　　　　婆　　　　　　　　　　　　、　・麟
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　％’・・齢　鰍！㍉

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Di・野戦・m　Ab…bi・g　A・・m／・m　　㊧囎

Fig。2R1）F　aro秘登d　Fe　and　Cr　of　rus£s　fbrmed　on　the　specimen　and　a　crys重alline　oし一FeOOH．
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41．　Co囎。且脳s蚤。賊

1寛has　been　shown　tha覚he　diffbrence　of‘‘Fe（0，0H）6

network　stmcture”is　the　key　fbr　the　fbrmation　of　rus£s　　　　　　　匡⇒

with　high　corrosion　resls重ance．　The　chromium

addi重lo織　caused　the　defbr搬atlo簸　of£he　network
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　
StrUCtUre，　reSUIting圭n壺ne　grainS．　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　㎜鰯鷹翻国画回国

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　F童9．3Sche搬a重lc　diagram　of　developme磁

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　of“Fe（0，0H）6　network　stmc鰍re”．

Rξうぼ£ガe翻ces

［11CB，　Larabee　and　S．　K．　Cobum，1競．　Congress　on　MetaUic　Corrosion，　London，　UK．，1962，

pp．276．

［2］MNomura，　J．　Synchrotron　Rad．5（1998），　pp．851．

［3］M．Kirnura　et　al，」．　Japa益1益stMetals　66（No．3）（2002）（in　prlnt）．

一290一



C⑪醗P旦寵㊧置rA量《豊㊧《翌C⑰rr⑪s蓋⑪翻蛋騨r㊧d【蓋¢電蓋⑪醗晦遭r］ゆ韻r剛堅憩雌y頁》㊧s蓋9羅⑪奮

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　W母艶電ぬ㊧理孟盤毬S電ee璽St理盟。琶腿r¢s

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Hせoshi　K正IIRA

　　　　　　Nippon　Steel　Corporation，　Steel　Research　Laboratories，　Japan

且。亙遡眈。慮闘。重蓋脇

　　　V》eathering　steel　is　aPPlicable　to　r陰ini搬urn　mai簸tenance　structures　based　not　on　the

．4班ε’一8dんCoηαろp’，　b厩on　the　D躍αゐ1ε57α昭Coηα勿［1，3，6】．　Compu重a重iona韮software　fbr

cor罫osio薮prediction．　of　weathering　s毛eels　in．　var重ety　of　envimnmental　conditions　was

developed　using　the　la鍵er　concept。　As　a　de鵬。簸stfation，　corroslon　loss　of　3Ni　weathering　steel

is　prcj　ected　fbr　100　years重。　assess　a　probabi薮ty　to　achieveζタz〃αろ1ε3砂1ε．

2。　E跨朕r魏畦）妻es重謎重e　co取。《堰｝郵貯or　we我一一er蓋塵霧s重ee翌蓋｝r量dges　w麓蝕se醗畳一¢辻｛獲簸我長serv量ce旦蓋鐵e

　　In　Japan，　conven重ional　JIS－SMA　type　of　weathαing　s重eel　is　apphcable重。電he　enviro鍛me簸t

i簸which　less重han　O．3mm　corrosion　l◎ss　per　side　is　expected　fbr　50　years　of　exposure　duration

［2］．Such　e薮viro㎜e癬corresponds重。　the　value　of　air－bom　salt　depos｛tion　rate　less　than　O．05

mg－NaCl／dm2／day（mdd）．　It　is　impor毛aRt宅。　recognize重ha重fifty　years　does　not　mean　a　bridge

lifb，0．3　mm　of　corrosio陰1◎ss　does　not　define重he　cri重eria　of　structural　s重abi薮ty．　Japanese

au重horita経ve　guide至ines　fbr　steel　bridge　design　rev呈sed　j　ust　rece陰tly，　clearly　sta重es　tha重

degrada電ion　of　bridge　members　to　occur　i貧prolonged　perlod　of　tin：1e　must　be乞aken　i搬。

翫ccoun重a重重he　design　stage　to　realize　long　terr獲struct疑ra夏durabi1重ty．茎n　fac重，　this　is　one　of　the

largest　changes　i鍛pa∫ad重grn　of　steel　bridge　tech聡olo9重es　i獄Japan，　since薮。　clear　explanation

abou重corrosion　of　steel膿ernbers　was　sta重ed　ln　the　previ◎us　g膿ideli陰es．王t　was加ost　likely　that

essential　nlessage　withi簸．‘‘魚e　D躍αわ／8＆α’εCoηα勿［η”proposed　by　R礒st　Chemistry

Commlttee　ln　Japan　Society　of　Corrosion　Engi隷eers　was　accepted．　The　indefinite　word，
‘‘

m歪η’ε’一8αわ’　（magic　nユst　to　let　corrosion　ra重e　be　zero），うつ　no　moτe　exis電s　in　the　revised

au重ho孟ative　bridge　desig陰guide　l重nes，　while　unpainted　weatheri藍g　steehs　recognized　to　be

app夏icable　because◎f　its　slow　corrosio薮rate．　Durable　state　is　def至ned　as　a　condition重n　which

corrosion　rate　of　weathering　steel　is　slow　enough　no重重。　f～）㎜anomalous　rus重［1，3］。　As　far　as

weatherlng　steehs　used　in　the　envlro㎜en重s　iB　which　coπosion　loss　is重。　be　less　than　O．5mm

per　side　fbr　100　years　of　exposure，　the　durab韮e　state　is　to　be　established。　It　is　also　assessed　that

this　夏evel　of　pene重ration　is　重oo　1ninute　to　af飴ct　stabihty　of　steel　strじctures　【3】，　so　that

semi－etemal　serv童ce　l漉may　evea　be　possible、

蓬。醗藪s四壁

　　　　Dur翻b韮¢S宅馳亀。

　　（さび安定化状態）

Low¢◎rr◎sio簸麟¢d鵬

t◎面ld¢nvh・◎臨画e航

整rQt戯iv¢撫s

（保護性さび）

：D磁垂。簸肱
¢o謄05i。縫煎e切

P蛾e¢甑m就
fb㎜重io盤

舳蹴。澱豊a甕

　　醒餓晩

Seve画論黙壷。膿e漁蓋corr憾v艦e§s
Fig．1　Schematic　represea重atio轟of　t緊e　Durable　Sta重e　Concept．

3．Co醗ρ鹿舗眞。舩套corros蓋腿predic重蓑。瞳重。隷ss麗e　d腿r調b藍且i重y　oぼwe薦蝕er亘睡g醜ee且s・

　　　In　order　to　achieve　durable　sta宅e，　conventional（JIS－SMA）weathering　steehs　applicable
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in　the　enviro㎜ental　condition　where　salt　deposition　ra重e　is　less　thanα05　rndd［2】．　However，

recendy　commercia．lized　3Nl　weathering　steel［4］may　be　applicable　to　much　severer

e簸viro礁ments．　A嚢so，　surface　treatlnent　to　reduce　corrosion　ra重e［5］may　be　helpfUl重。　e簸hance

durabili窒y　of　weathering　s重eel　bridges　as　assessed　elsewhere［6］．　It　is　general［1，2，6］that

pe熱etra電ion　curve　of　weathering　s重eeI　can　be　expressed　by重he　Eq．（1），

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　γコん￥β　　　（1）

where．￥is　tlme　i難year，｝7：penetration（mm），！4：the　first　year　corrosion　loss（mm），　andβ：

lndex　of　corros重◎益rate　dimlnutio難．　Since、4　a盤dβvalues　have　n◎t　been　obtainab茎e　directly

fセom　environmental　data　so　far，　ma重hematical　schernes　tak重ng　in　to　account　chem．ical　k重ne蓑cs

重oestimate重hese　para燃eteys　were　es重ablished［3，4］，　and　a　comp滋ational　so食ware　was

developed．　As　a　demonstra重ion　of重he　developed　so負ware，　corrosion　simulatio鍛s　a重Toky◎一Bay

Coast　conditions（average　ambient重empera重ufe罵玉5．4℃and　average　relative　humidi重y＝69％

t◎ob重ain　time　of　wetness　by　Kuceraε孟α∠’s　method［7】，π》〃』3008．7h；average　wind　veloci重y，

研罵4．3m／s；NaCl　deposition　ra重e，　C＝0．4　mdd；sulfUr　oxides　deposition　rate，ε＝0．14　mdd）

are　carr重ed　out　as　in　Fig．2。　From　these　results，　it　can　be　said重hat　3Ni　wea重heri韮g　s重eehs　99％

1孟kely　to　ach重eveぬ7αわ1851磁θeven　ln　such　a　severe　coπosive　atmosphere，　where

conveBtionaB夏S－SMA　weathering　exhiblts　O％poss翻i魯。　Ge簸erally　to　say，　corroslon　of

weathering　steehs　af艶cted　not　only　by：NaCl　deposi重ion　rate，　but　also　by　vaτious鉛。重ors　as

shown　in　E（塁．（2）［3］．　Thus，　penetra額on　curves　ma．y　a蓬ter（iepe燕d｛ng　upon　a重rr｝ospheric

corrosiveness　index　Z　at　construction　site．
　　　　　　　　　　　　　　　　つ　　　シ

　　　　　　　　Z・1・1・聯exp（一〇。1・〃「）・誹÷・xp〔一50鶏聖01）〕（2）
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w歪曲Exc㊧璽翼磁Wd伽賊盈脆y

　　　　　　　　K：．Shiotani，　KNishimura，　T．Hoshino，　and　K．Amano

艶chnical　Research　Laboratories，　Kawasaki　Steel　Corpofadon，　Japan

steel［1｝was　app簸ed．　Figure　l　shows　the　results

of　maximum　hardness重ests　under　the　arc－strike

welding　co繭tion　fbr　new　570MPa　grade
weathering　steels　alo陰g　with　those　fbr出e　con－

ve航ional　Q－T　steel。　The　maximum　vickers

hard簸ess　values　of　the　new　weathering　steels

were　approximately　270　points．　These　values

are　significantly夏ower　tha薮350　poi凱s，　which　is

genera蕪y　accepted　as　the　upper　limit　of　HAZ

hardness　fbr　preventing　weld　crackings．　Those

results　derno隻｝strate　their　superior　resistance　to

weld　hardeni薮g，　Fur毛hermore，　the　HAZ重ough－

ness　was　evaluated　by　heat　cycle　tests　w漁a

L亘謹ro撫。樋。聡

　　Aweathering　steel（JIS　G　3114）gradually　fbrms　a　de難se　proteαive　rust　layer　on　the　surface

through　a　long£ime　expos騒re　in　an　atmosphere　and　corrosio蟹ate　is　reduced　to　an　extremely

low　leveL　However，　in　coas毛al　regions　where　airbome　sali難ity　content　is　high，　conve搬iona豆

wea£hering　steel　sometimes　does　not　develop　a　sufncient　p三◎otective　rust　layer，　and　the　coπo－

sion　rate　is　not　suppressed．0難the　other　hand，　thicker　and　higher　strength　weathering　steels

are　recently鍛eeded．　S亡rengthening　of　steel　by　means　of　increasing　C　and　alloy　element　con一

£ents　leads　to　low　weldabi王i毛y．　Therefore，量nvestiga毛io難to　relax　the　restr童。亡ions　imposed　on　the

use　of　co無ve凱三〇nal　weathering　steel　dBeωlimitations　i窪i重s　we玉dab銭ity　and　resista簸ce　to

chlorides　mus毛be　conducted．　This　has　induced　the　deve王opment　of　the　new　weathering　steels

for　rura至and　coastal　uses．　These難ewly－developed　s毛eels　are　introduced　in　this　paper．

2。亘㎜】ρrove㎜e聡宜of　We且｛聾我嚢）二二麓y謎蹴“甕《es量s豊繍πRce重。　C艶薮or嚢dles

2。且We撫めi晦
　　In　order　to　improve　the　weldability，　the　new

毛ech・・墨・gy・f・xt・em・1y4・w　ca・b・・b・鷹・　、5。蹄謙1臨瓢・w…b・n・・・・・・・・・…
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Test　procedure：JIS　Z　31蓋5

　　　　　　　」互SZ3101

Arc　time：1～2s

New　weather玉ng　s匙eel
for　coastai　use

　　　　　　ニア　　　　　　　　ぞ

鯉　雑。喚

跡嘉し、

New　weathering　stee1∫or
　ruraI　use

　　　0．10　　　　　　　　　　　0．15　　　　　　　　　　　0．20　　　　　　　　　　　0．25

　　　　　　　　　　　　　　　　Pcm（％）

Fig．l　Effect　of　Pcm　on　maximum　hardness£or　570MPa
　　　　grade　steels　in　aτc　st厳ke　welding

peak　temperature　of　1400℃．　The塾ew　weatheri薮g　steels　showed　very　high　Charpy　energy

va粟ues　that　exceed　the　mi益imum　requirement　of　47　J　at　estimated　weld　heat　inputs　ra獲ge　up　to

20kJ／㎜，　i韮dicating　that　the　high　heat　i鞭put　welding　up　to　20kJ／mm　can　be　used，

2。2Res養s験聡ce窺。　c睡or蚤d［es

　　Elements　such　as　Nl，　Ca，　Cr，　Mo，　and　P　have　been　considered　to　be　ef驚。£ive　fbr　improving

theτesis宅a陰ce　to　chlorides．　The　s£eel　samples　were出e鍛su切ected　to　seawa重er　spray£ests　to

evalua之e　the　effbcts　of　these　elements　on　the　corrosion　rate　of　stee1．　The　addition　of　nicke夏was

R）u難dto　be　the　most　eff6ctive　fbr　minimizing　the　corrosion　raξe．　Figure　2　shows　the　relation－

ship　between　the　duration　of　the　seawater　spray　tests　and　corrosion韮oss　fbr　conventional

weatherin塞stee豆and　extremely－low　carbo簸bainitic　steels　with　varied　Ni　contents．　The　corro－

sion　Ioss　diminished　with　increasing　Ni　conte簸t．　With　a　Ni　content　of　2．5　mass％，　the　corro－

sion　loss　was　approxi】〔nately　15％of　that　of　the　conventional　wea崩ering　steel　after　two　years

of　testing．　The　corrosion　rate　also　became　sufHciently　Iow，　indica毛ing　that　the　rust　was　trans一
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郵ormed　into　a　stable　state．　Thus，　the　addi纏on　of　at

least　25】mass％Ni　was　fb膿d　to　be　effbctive　fbr

improving　the　resistance　to　chlorides．

　　The　new　weathering　steel　of　extrelnely－low　car－

bo韮｝　bainitic　type　f6r　coastal　use　co難ξaini簸9

2．7mass％Ni（0．02C－2．7Ni　steeD　was　su切ected　to

exposure　tests　in　Oki鍛awa　where　airbome　salinity

was　O．8mdd，　for　one　year．　The　a薮alyzed　mst　layer〔2］

野ormed　on　the　surface　of重he　O．02C－2，7Ni　steel　was

ade簸se　one，　which　mainly　consisted　of　amorphous

rus£and　had　a　characteristic艶a毛ure　of　unifor搬Ni

distrib厩ion。　The　amount　of　chlofine　existing　at　the

fUSt－metal　interfaCe　WaS　Very　SmaU．　F畷hermOre，

the　pH：va王ues　of　the　rust　layef　near　the　metal　sub－

strate　were　inves毛igated　for　the　O．02C－2．7Ni　and

conven毛io難al　steels　exposed　for　2　years　at　the　place

where　is　a　dis£aace　of　2m　ffom毛he　coasta1童童ne．　The

pH　value　of　the　O．02C－2。7Ni　s毛ee王was　higher　than

that　of　the　conve凪io！｝a雲one．　The　high　pH負）r　the

O．02C－2．7N童steel　is　due　to　the　small　conten毛of

chlorine．　Above　a益alyzed　results　suggest由at　the

superior　corrosion　resistance　under　high　airborne

a難dthe玉ow　a塁ion　selective　rusdayer　with　Ni［3】，　w

the　s賑rface　of　the　metal　substrate（Figure　3）．
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Fig，2　Corrosion　1。ss　in　thickness　vs，　time　curves　for　extremely－low

　　　CarbOn　bainitiC　Stee；S　aS　a　fUnCtiOn　Of　r崎i　COntent　and　the

　　　conventiona！we飢her玉ng　stee1，　based　on　seawater　spray　tests
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Fig．3　MechaRlsm　ofconlos｝on　preventio阻of　new

　　　weather拍g　steei　fOr　COaStahSe，

chloride　conditions　is　cause（墨セ）y　the　dense

hich　prevents　chlorine倉om　penetratまng　to

3．Che麟。我置Co即os髄亘。髄s盆nd臨。賑航測㈱鼠既囎er重亘£s

　　Based　on　the　above－descr韮bed　findings，　two毛ypes　of　weathering　steel　were　developed：o鍛e

for　a　rural　use　and　the　o毛her　for　a　coasta韮use．　Table　l　lists　chemica翌compositio鍛s　of　the

難ewly－developed　steels．　The　steel　fbr　rural　use　contal無s　Ni，Cu，　and　Cr　as　alloying　elements£o

i難crease　the　weatheri聡g　resistance　and　meets　the　reqireme凱of毛he　chemical　compos豆t沁n

specified　by　JIS　G　3114．　The　steel　for　coastal　use　contains　2．7mass％Ni　to　improve　the　resis－

tance　to　chlorides．　The　s毛eel　fbr　rurahse　satisfies宅he　te簸sile　and　toughness　requireme凱s　of

重he　570MPa　grade，　also　the　steels飴r　coastal　use　sa毛isfy　the　requirements　for　400MPa，

490MPa　　and　　　　　　　Table　l　Chemical　compositio韮s　of捻ew　wea伽ed難g　steels

570MPa　grades，
all　in　　毛he　　as－

rolled　co難di£ion．

瑠。C⑪羅。艮眠s員。餓

　　This　develOP－
ment　made　it畿顕露鬼繍綴1じと畿無始鷺叢憲。！15．v／正。．5B

Possible　to　pro－

duce　the　steel　plates　that　have　superior　rural　an（i　coasta三weathering　resistance　alo鍛g　with　ex－

cellent　we三dab銭it）へThese　pfoducts　are　expected　to　provide　an　importan毛co凱ribution毛。　the

reducUon　of　co！1struction　and　rnaintenance　cos£s　of　bτidges　and　other　steel　structures．

翼e艶建e翻ces

田M．Okatsu，　THayashi，　and　KAmano：Kawasaki　Steel　Glho，30（1998）3，131［2｝KShiotani，　FKawaba乾a，　and

K．Amano：Kawasaki　Steelαho，33（2001）2，97［31　KNoda，　T．Nishlmura，　HMasuda，　and　T．Kodama：Pro．47由

∫pn．　Con£Materials　and　Environment，（2000），25

Stecl Grade C Si Mn P S Cu Nl Cr Ceq Pcm

Rural　use　steel 570MPa 0．02 0．32 L37 0，011 0，OG4 0．49 O．24 0．51 0．37 0．16

400MPa 0．02 0．29 0．30 0，011 0，OG2 0．42 2フ5 0．02 0．15 0．11

Coastal　use　steel 490MPa 0．02 0．3G LO2 0，009 0，003 0．38 2．67 0．02 0．27 0．15

570MPa α02 0．29 0．99 0．0韮1 0，003 0．37 2．70 0．02 0．27 0．韮5
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A盤a且ysis　and　Clariflcation　ofChemical　State　fbr　AUoying　Element　i薮

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Iron　Rust

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　T．Nishimura　and　T．　Kodama

　　　　　　　　　Corrosion　Resis伽t　Material　Research　Group，　NIMS，　Japan

1。亙魏ro伽£重責。鶏

In　Japan，、there　are　ma鍛y　inftas重ructure　faci猛ies　in　coas重al　ar㈱s，　thus　lt　is　necessary重。　use

hlgh　corr◎sion　resistan重steels拠sa至ine　environment．1n　additio難，　weathering　steels　that

min童搬ize　the　maintenance　cost　have　been　attracting　attent沁n．　Thus壼n　order　to　esta北）lish癒e

guiding　index　of　weather重ng　s宅eels　fbr　coastal　areas，　we｛nvestigated　the　chemical　state　of

alloying　elements　in　the　iron　rust　using　binary　potential－pH　diagrams　and　physi㈱1批nalysis．

2。ex鐸量澱e撫景拶roce占断re
The　corrosion　test　consis重ed　of　1）wetting　sample　surfaces　wi毛h　O．4　L／m20f　a　O．5τnass％NaCI

solution，　and　2）drying重he　specimen　in　a　chamber　mainta｛ned　at　25℃，60％RH　fbr　12　hours．

The　sample　material　was　low　alloy　s重eel　which　co搬aln　1．Omass％N主，0．8masss％A1，　and

1。Omass％W，　respectively，　i盤carbon　steel．　A食er　corrosion　test　the　mst　fbrmed　on　the　steels　was

analyzed　by　XPS，　TEM　a難d　EPMA．

3。R㈱麗鰍s蹴学事s磁ss蓋。顯　　　　　・

Abinary－phase　po重en重lal（E）一pH　diagram　has　been　lnves重igated竃。　evaluate定he　chemica至

stability　of　var重ous　kinds　of　c6mp夏ex　iron　rust（Fe－X）findまng　a　corrosion－resis重a！1ce　principle

of　low　alloy　steel。王t　was　fbu簸d　that　there　are　the　fbllowing　types　of　corrosion．resisti簸g

elements　in　the　rust（1）iron　substitution重ype（Ni），（2）◎xide　fbmlation　type（A1），　and（3）

oxygen－acid　salt　type（WO4）．　The　lron　substltutlon　type　and　Ihe　oxide　fbrmation　type

elements　make　complex　spinel　oxides（Fe2NiO4　and　FeA1204）with　iron　in　ne厩ral

e簸vironment重n　E－pH　diagrams　as　shown　i簸Fig　l　and　Fig．2．　IR　ac加al　rust　of　N沁㈱ring　steeI

afモer　the　corrosion　test，　Ni　was　fbund　as　bivalent　state　fyom　XPS　and　was重ncluded　i簸sp孟neI

structure（Fe304砂pe）ffom　TEM　observati◎n［1］．　Thls鉛ct　agrees　with　the　fbrma重ion　of

Fe2NiO41n　E。p壬｛diagram．　As　fbr重he　A恥ea蜘g　steel，　AI　was　fbund　in重he　inner　part　o負he

rust倉om　EPMA　and　was　i難cluded勧spinel　struc重ure倉om　TEM　observation［21．　This魚ct

also　agrees　w油the拓㎜a重lon　of　FeA1204　i難E－pH　diagram　In　the　corrosion重ests，：Ni　or　Al－

bear重ng　steel　showed　higher　corrosion　res重stance　than　carbon　s重eel，　Thus　it　is　possible　to

ob重aln　high　corrosion　resistance　by　the　creation　of　complex　spind　such　as　Fe2NiO4　and

FeA1204　in　an　inner　layer

　　　On愈he　o重her　hand　it　was飴und　tha重the　oxygen－acid　salt　type　element（WO4）was　not

absorbe曲to　the　lron　rust，　FeWO4　is飴㎜ed　be細een　the　upper　rust（FeOOH）and　the　base
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　さ
me重al（Fe）as　show難in　E－pH：diagram（Fig．3）．　As　i鍍general　FeWO4　is　the　insoluble　salt，　lt　is

thought重。　act　as　an　anodlc｛nh触or　agains重the　corrosion．　In　ac甑hust　of　W－beari雌g　steel

a負er重he　corrosion　test，　W　was　fbund　as　WO4　state倉om　XPS　and　it　was　excluded　fピom　the

iron　ms重and　concentrated霊r｝to癒e　de飴cts　of重he　rus重［3］．　This　fac重agrees　with　the負）rmation

of　FeWO4　in　E－pH　di響am．　Moreover　in　the　corrosion　test，　the　add癒on　of　a　small　guantlty　of

Wgives　higher　c◎rrosion　reslstance　than　carbon　steel，　which　is　though　to　because　WO4　ac£s

only　the　def¢ct　ofthe　rust　just　like　as　PO4．

羅。Co簸cR雛s藍。賎

Splnel　structure　elenlent（FeA1204，　Fe2NiO4）and　oxygen－acid　salt　eleme籍t（WO4）in　E－pH

dlagrams　showed　high　coπosion　resistance　in　actua1蜘e　enviro㎜ent（Flg．4）．
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雪。聡e艶r磯ces
田T，Nishimura，　H：，Katayama，　K：Noda　and　T．Kodama，　Corrosion　Scl．，42（2000），　p　1611－1621．

［2】TNishimura，　KNoda　and　TKodama，　Materials　Trans、，42（2001），　No．3，　p478483．　　・

［3】T．Nishimura，　KjNoda　and　T．】Kodama，　Corrosion，57（2001），〕No．9，　p753－758。

t4

1

◎，6

　
2
　
　
　
　
2
　
　
　
　
6

　
0
　
　
　
り
　
　
　
出

国
工
の
，
の
〉
〉
、
Q

！

　　　　　298K
　ヘへねも
　びや　　　　　もぬ
　　　　　　もへ
F・3　　下㍉．働
　　　　　　　　　　　　、
・・@　　　　　　芦⑧OOH

M◇2 ・4

　　　　F⑧今2

、、魁鴨魅甑

　　　　触、、“馬魁軸

　　　　　　　　　、　、．4　　　　　　　　　　　　　　　　　．嚇

M（OH）3

隔軌鴨偽魅

　　　隔軸、馬
　　　　　　鯛晦鴨噛亀電麹勉

　　　　　　　　　　馬、rりq辱●聴

　　　　N炉⑧204　　㌔

・4

・1．4

　　0

4
軸覧
　、、　　　、　、
　　　　、軸　　　　　　、隔　　　　　　　、

F㊥

Nl
馬　、、

2 4 6 8 10 i2

F

　　　298K
、3㍉、
　　　鴨　、、、

　　　　　　、

　　　　，，こ

、　、　覧　、　、　覧

　　　　隔　、　鴨　、偽

pH

、　、

　、　％、　、

　　　　、　、　、
　　　　　　鴨　、、h
　　　　　　　　　簡、馬

　　　　　飴00H

魅　餌

　馬　鮪
　　　偽　簡
　　　　、

A1203

F鰻雀。・

Al◆3

、　、

　馬、　　　暢馬
　　　　魅隔　　　　　　恥　馬
　　　　　　　簡

’．Aゆ2’

隔　㌔

　、、　　　鴨、
　　　　隔隔　　　　　　噛鴨　　　　　　　、噺　　　　　　　　　、

母

Fg

Fig．1　Fe－Ni　potentiaレpH：diagram。

0 2 4 6

pH

8 10

Fig．2　Fe－AI　potentia韮一pH　diagram．

12

＝
の
。
い
》
〉
、

ゆ　　　　　きメ

F為＼㌔、　・・
　　　　　　　偽隔、、、馬働

WO3

・4

WO2．か◎

　　　　2

　◆2＼WO2F＠

鴨、、、馬

　　　、、、、
　　　　　　、、、　馬

FeOOH　　　、、㍉、
　　　　　　　　　　　　　、、、、

F⑧WO弓

　馬
　　　馬」

W◎4’2

㌔・M04
　　　　、、、、馬、

　　　　　　　　鴨、隔

F㊥　　W

10 12

FeA1204　　（製宝Fe　204）　　tyρe

0 2 4 6

pH

8

Rust
　　　　　　　defect

qust

@　　　　Oα
@　　　　　　　　　壷

@　　　　○

只USセ

5eO

S七ee1 FeAl　204　0r　親重Fe　204
FeAI　ZO4　mGkes　the
r・otecttve　i罰ner・　㌃α　e「・

轡04七ype

Rust Rust
deヂe《：t

@　マ

衆US七

FeO◎

Stee1
Fe響◎4

脚040（：tsαt奄he
deヂect　of　the　「・u5匙

Fig3　F－W　potential－pH　diagram Fig．4　Schematic　d｛agτams　of　the

　　Protective　rust　layers．

一296一



Evaluation　of　Corrosion　Environments　of　Structural　Parts　of　Weathering

Steel　Bridges　by　Monitoring　with　Corrosion　Sensors

M．Takemura，　H：．　Kaj　iyama，　S．　Fujita

　　　　　　　　Materials＆Processing　Research　Center，　NKK　Corporation，　Japan

豆．亘就影0“腿C重量0顛

Wea重hering　s｛eels，　on　which　pτo£ec窒ive　rust　layefs£or搬in　long　term　exposure　to　the　atmosphere，

can　be　used君or　steel　structures　such　as　bridges　without　coating　to　reduce重hc　maintenance　cost．

However，重he　proteαiveness　of毛heτust夏ayers　of　conventiona蔓weathering　steels　such　as　JIS

SMA　aτe　not　effective　enough　in　environments　with　large　amount　of　airbome　sa鷺and／or　high

humidi重y．　Furthermore，　the　behavior　of　deposition　of　airbome　sa三重and　the　change　of　humidity

depend　on重he　structural　parts．　In　this　s毛udy，　the　co業rosion　environmen重of　each　s重ructural　paf重of

an　experimental　wea重hering　steel　bridge　exposed　at　coas重al　area　was　evalua重ed　by　monitoring

with　ACM（Atmospheric　Corrosion　Monitor）sensors【11，［2】，［3】．

2．Ex欝er量膿e漁且Proce戯re

An　experimental　bridge，　shown　ln　Fig．1，　whose　slze　is　15　mW　X　4　mL　X　3　mH　is　loca重ed　at　T3u，

Mie　Pref，1重s　pla毛e　girders　are　made　of　JIS　SMA（0．35％Cu－05％Cr）and　1．5％Ni－0．3％Mo　steel，

developed　for　air　borne　sa1重ric毎a罫eas　by　NKK　Corporation円．　ACM（Atmospheric　Corrosion

Moni重or）Sensors　were　attached給the　struc重ural　parts　as　shown　in　Fig．2，　and　the　corrosion

e丑vironments　were　monltoτed　for　l　year．　Specimens　of　JIS　SMA　were　also　attached　next重。　the

sensors　to　compare　the　ACM　senso∫output　and　their　thlckness　loss．　The　composition　of　the　rust

layer　f6rmed　on　each　struc重ural　part　is　a韮so　analyzed　wlth　X－ray　diffraction．

3。Res腿醜s譲霞箋dl璽）貢sc髄ss鼠。買盈

The　output　o負he　ACM　sensors　chafacterized　the　corrosion　environments　of　each　struαural　part

as　shown　in　Fig．3．　The　output　was　largest　in　the　upper　faces　of　lower　f蓋anges　and　smaHest　in　the

量nner　and　the　upper　par重s　of　webs，　which　would　be　associated　with　the　deposition　and

accumula重ion　of　airborne　sal重．　Fig．4shows　that　the　outpu重of　the　ACM　sensors　was　strongly

associated　wi重h　the　thickness　loss　of　speci搬ens　of　JIS　SMA．　It　is　suggested重ha重the　thickness

更oss　of　struc生ural　part　of　uncoated　weathering　steel　is　estimated　from由e　sensor　output．　The

composition　of重he　msdayer　is　also　discussed　in　the　presentation．

4．S縢臓ry
In　oτder　to　evaluate　the　corrosion　environments　of　each　s重ruc亡ural　part　of　wcathering　steel

bridges　quantitatively，　the　monitoring　method　wi重h　ACM　sensors　was　examined．　In　monitoring

corrosion　envlronments　around　the　experimental　weathering　steel　bridge，　the　o噂ut　of　the　ACM

sensors　characterized　the　corrosio鍬envlronmen重of　each　stmctural　part　and　was　strongly

associated　with　the　thickness　loss　of　JIS　SMA」重is　sugges£ed　that　the　thlckness　loss　of　s重ructural

part　of　uncoated　weathering　steel　is　estimated　from　the　sensor　outpuし

R£艶罫e】阻ces

田丁．Takaku，　Y　Mihara，　S．　Fujita，　K．　Matsui，　M．　Kato，　M，　Honda，　NKK　Technical

　　Report，165（1999），　pp．17－21．

［2】TMo重oda，　Y　Suzuk三，　T．　Shinohara，　Y　Kojima，　S．　Tsujikawa，　W．　Oshikawa，　M．　Itokawa，

　　T．Fukushima，　and　S．　Izumo，　Zairyo一重。－kankyo（Corro．　Eng．），43（1994），　No．10，　pp．550－556．

［3］1．Kage，　S．　Fuji£a，　Proceedings　of　GAL＞ATECH’98（1998），　pp．394－398．
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≠
　　　　　Cross　section　of

←　ESE　（Sea　side）

experi而ental　bridge

Fig．1　Experimental　bridge．

G3　　　　　　　　　　　　G2　　　　　　　　　　　　　G　1

　　●AC岡sens。r

　　O　　 Te團perature　＆　hu煽idity　sensor

　　　　Fig．2　　Positions　of　sensors．
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Fig．3　Relationship　between　ACM　sensor　output　and　relative　humidity（July，1998）．
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　　　　　　　M獲CROSTRUCTURE　CHARA（：TER耳ST璽CS　AND

CORR⑪S獲⑪N麗HAVHOUR　OF　HV⑪F鯉RAYED　META】L：LEC
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　C⑪AT脳GS

　　　　　　　　　　　AJ　Sturgeon＆RE　Dolby

TWI　Ltd，　Gra難ta　Park，　Abi慧gton，　Cambridge，　UK

1．　　　　豆聡重『odi腿C重藍0賎

The　use　of　HVOF　sprayed　coatings　of　corrosion　resistan重alloys　to　pro毛ect　an　underlying　steel

substrate　has　received　rnuch　attention　in　recent　years［1，2，3｝．’This　is　in　part　due　to　the　very

I◎wlevels　of　porosity　that　can　be　achieved　with　the　HVOF　process．　Such　coatings　are

considered　fbr　applications　where　a　barrier　layer童s　needed　to　protect　against　corrosion　ln

seawater　or　corrosive　solutions，　such　as　mineral　or　organic　aclds．　However，　even　with　the

attainment　of　low　porosity（less　than　2　voL％）microstructures，　HVOF　sprayed　coa重ings　do　not

appear　to　offbr　the　same　level　of　corrosion　resistance　as　correspondillg　bulk　materials．　The

aim　of　the　work　reported　here　was　to　determine　the　level　of　corrosion　perfbrmance　that　can　be

expected　ffom　300μm　thick　coatings　of　316L　stainless　steel　a簸d　625　nickel　alloy　deposited　on

alow　carbon　steel　substrate　using　the∫P5000　HVOF　spraying　process．

2．　　　毘x群er豊川e聡翰盈

Electrochemicahest　techniques　are　used　to　provide　a　quicker　and　more　gualitative　tool　fbr

eva1娘ating　the　corrosion　behaviour　of　bulk　alloy　materials　in　aqueous　environments．　More

rece簸tly，　such　techniques　have　also　beell　applled　to　thelmal　sprayed　metallic　coatings　to

provide　an　accelerated　test　method　to　rank　their　resistance　to　corrosion．　The　electrochemical

co！Tosion　test　comprised　of　cyclic　anodic　polarisation　ln　artificial　seawater　so玉utio簸（35％

NaCl）purged　with　nitrogen，　with　a　pH　of　8．2　and　at　a　temperature　of　250C．

3．　　　　Res腿二重s繍HRdl亘）蓋sc魍ss量。簸

Typical　cross　sectio登s　of　the　stainless　steel　coatings　are　shown　Figure　1，　These　figures

i王1ustrate　the　lame1互a　nature　of　the　coating　micros重ruc撫res，　with　the　defbm｝ed　powder

par室icles　and　in毛er－particle　boundaries　clearly　visible，　The　f玉gures　also　revea至that　oxide　and

porosity　is　located　at　the　inter－par毛icle　boundaries．　Similar　micros重ructures　were　observed　fbr

the　nickel　alloy　coat沁g．
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Figure　1．αoss　sections　of　stainless　steel　coatings　prepared　with　14－45μm　powder（a）a簸d　25－

53μmpowder（b）．

The　stalnless　steel　and　nickel　alloy　coatlngs　prepared　with　the　smaUer　size　powders　contain

higher　amounts　of　oxide　a重the　inter－particle　boundaries．　Measured　porosity　and　oxide　leveis

fbr　the　coatings　are　given　Table　l。
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Tab玉e　1．Porosity　and　oxide　leve玉s

Coatin Particle　size Porosity Oxide

μm Volume％
i±0．5）

Weight％
i±02）

316L　Stainless　stee豆 15－45 0．9 2．9

25－53 1．5 0．8

625．Nickel　alloy 16－44 2．2 33
25－53 2．5 0．7

The　corrosion　test　results　indicate　that　a｝｛VOF　sprayed　coating　of　625　i｝ickel　alloy　can

provide　signif玉cantly　better　corrosion　resistance，　and　consequelltly　give　better　protection　to　a

carbon　steel　substrate，　than　a　similar　high　quality　coating　of　stainless　steel．　This　work　aiso

indicates　tha重fbr　the　nickel　alby，　a　smaller　size　powder　gives　a　coa重ing　with　lloticeably　better

corrosion　resistance．　This　improvement　in　corrosion　perfbrmallce　is　achieved　despite　a　much

higher　oxide　content　in　the　deposited　coating．　Measured　values　of　poroslty　are　similar　fbr　the

nickel　aHoy　coatings　prepared　with　the　smaller　alld　larger　powder　sizes．　It　appears　that　a

srnaller　sized　powder　is　able　to　produce　a　coating　microstructure　more　resistant宅。　localised

con℃sion　attack，　possible　due　to　dif艶rences　in　the　type　of　poros量ty　in　the　coatirlgs　or　in　the

nature　ofthe　inter－particle　boundaries．　These　results　also　show　that　the　corrosion　resistance　of

the　nickel　alloy　coating　does　not　match　that　of　the　same　alloy　in　its　bulk　fbrm．　The　nickel

alloy　coating　gives　a　much　higher　corrosion　current　than　bulk　625　nickel　alloy，　and　has　values

slightly　higher　than　those　measured　fbr　bulk　316L　stainless　steel（below　its　pitting　potential）．

Asteel　substrate　coated　with　HVOF　sprayed　nickel　alloy　can　of琵r　corrosioll　resistance

similar　to　bulk　stainless　steel，　but　not　that　ofbulk　nickel　alloy．

コ

嬉

⑭

㊥

醗

　　　S襲脳1鵬ary　a戯｛量CO遡C盈腿S蓋0盟S

｝IVOF　sprayed　coatings　of　nickel　alloy　provided　signif玉cantly　better　resistancc　亀o

corrosion　in　a　seawater　envlronment　than　HVOF　sprayed　coa｛illgs　ofstainless　steei．

For　the　nickel　aHoy　coating　deposited　using　the　JP5000　HVOF　system，　a　sma1ier　powder

size　range　of　15－45μm　gave　a　coating　with　better　resistance　to　corrosion　than　a　coating

prepared　using　a　larger　powder　size，　despite　the　coating　having　a　higher　oxide　content．

Asteel　substrate　coated　with　HVOF　sprayed　nickel　alloy　111ay　have　the　abi豆ity　to　ofi飴r

corrosion　reslstance（in　a　seawater　environment）similar重。　bulk　stainless　steel，　but　not　that

ofthe　nickel　a正loy　in　bulk　fbrn1，

Re露e『e亙亙ces

［1］S．Kuroda　et　al：Microstructure　and　corrosion　resistance　of　HVOF　sprayed　316L　stainless

steel　and　Ni　base　alloy　coatings，　Thermal　Spray－Surface　Engineerhユg　via　Applied　Research，

Ed．　CC　Bemdt，　Pub．　ASM　Internationa1，（2000）

［2］C．M．　Eminoglu　et　al：Po重e的odynamic　corrosion　testing　of　HVOF　sprayed　stainless　steel

alloy，　Tagungsband　Confもrence　Proceedings，　Ed．　E．　Lugscheider，　P．A．　Karnmer，　Pub，　DVS，

Germany（1999）
［3］A．J．　Sturgeon　and　D．　Buxton：The　electrochemical　behaviour　of　HVOF　sprayed　coatings，

Thermal　Spray－Sur魚ce　Engineering　via　Applied　R．esearch，　Ed．　CC　Berndt，　Pub．　ASM

International，（2000）
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　　　　　　　　　　　　　　　M．Fb㎞noto，　Y　G，　Jmg　and　T．　Suz面

　　　　　　　　　　　Depa血nent　of　Producdon　Sys重ems　Eng童nee血g，

　　　　　　　　　　　　　Tbyohashi　U㎡versity　of　T6c㎞olog》～Japan

1．　亙h重麟騒C蔭0癩

T㎞（藪oxidehasbecomeofam勾of擁e鳳囲yasafUnc縫。謝rna面alf6rNOxe㎞onhlthe
e護v紋）纒1｝enちwh㎝the懸tα｛al　is幡a綱to　u10琶踊olet町s［1，2］．　As量t捻a（加a皿y（丘餓（刀1t　II）f㎞d　an

a（葦（難。簸a1鐘）ace　fbr㎞晦Ti（）2　m厩e嚢al　at　the　pollutedεゆea　t班）ic紐y拠聴e（沁es，鋤d（窺Uon　of　the

◎oa㎏s（五r㏄tly　ol並。衡e加㎞c醜s血e廠ed　hl　those　a嘲s　sα漁s　to　be仕鴎most　re戯）le　way

罷職血en㈹oon面ons魚r㎜h㎞d　of繭9免m嘘。叩㎜紬二二㎜ce，
㎝血｝㎜㎝⑳雌幽融ce，噸幽冥ve蜘帥to血e曲甑e紐d　8D　on
h曲stud第the　NOx　e㎞on　pho剛yst　c（舳gwas橿ed候）be鍬）dcatα1　by　the晶晶寧p町p曜
and　f囲）到靭of恵e　phσ翻yst（x㎞gs　by　the　themα暴sp馨y垣g　was　exarnh｝ed。　The　ef驚（元of　adso煮）ents

additio鮭。　TlO2　and　NOx　e㎞on　prope斌y　was　ma掘y　inves養gated。

2．E駅蜘e崩継

P㎝d綴㎜翻翻嬉aoo㎜総y即舳le
撚　ph蹴　Tl◎2　beα㎜　宙e　pho捌y盛c
per最）rmance給　s縁pedor血ana臨phase敦）（歯

phases．　Hbweve萄fbwab晦of癒e　I｝owder捻f謝y

low　b㏄鰯e　of　hs　exlrernely　sma皿diamete£An

轡ome続癒。鍛往eahnent貴）r　the　pσwder　w量廿1　PVA．

b血der　was画b㎜edりy顎脚y（ゆg　me姻。
The　agglomerated　powder　has　a　globular　shape，

a：鼓damean　diameter　distribution　of　10－30μ，m。

㏄m搬e郵。囲yam晒1epl誠e宙e舳45㎜x
45㎜x7㎜曲was劇as　a諏b勲e甑e認．
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The　adsofbents秘sed　are　Ca3（PO4）2，　Fe203，　CaCO3　and　Be磁。癬e．　These　adsorbents　were　added　to

TiO2　powder　as　a　NO2　adso耳）雛on　material沁this　research．　The　adsofben重added　agg韮。搬era尤ed

powders　showed　a　globular　shape　similar　to　that　of　the　TlO2　powder　High　Vblocity　Oxy－Fuel

（耳VOF）devlce　was　used　fbr　the　the㎜al　spr哉y海9。

3．　護蒐es騒嚢重S謎顯d灘）蓋SC胆SS亘0聡

NOx　e薮m盈a£io益and　NO　release　property　of

each　agglo搬erated　powders　a∫e　shown　in軍蓋g．

1．h｝魚e薮g縫re，　it　was　r㏄og㎡zed　that　TiO2＋

CaCO3　a難d　TiO2＋　Ca3（PO4）2　showed
exce難e磁　property　in　the　NOx　eHn血1ation。

Howeveろthe　generation　of　NO2　was　less拠

the　TiO2＋CaCO3　powder　oompared重。　th厩

ofthe　TiO2＋Ca3（PO4＞2．　The　ef琵（詫of　m至x㎞g

ratio　of　Ca3（pO4）2　to　TiO2　was擁vestigated

fbr魚e　T宝02＋Ca3（PO4）2　mlxed　powders，　In

翠薮9．2，it　is　r㏄ognized　that重he　amount　of

NO2　release　is　fairly　restri（詫ed　in　each㎡xed

powder　compare　to　the　or圭g沁al　powder　The

dif琵re難ce　among　these　mixed　powders，

howeveξ・was　not　adm縦ed　witlオn　重he

exped撮e擁ε軽　oonditions　雛sed．　The　cross
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（a）Tio20nly
（b）Tio2：Ca3（PO4
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（d）Tio2：Ca3（PO4）

　　＝1：3

0　　　　10　　　　20　　　30　　　40　　0　　　　10　　　　20　　　30　　　40

　　　　　τlme（min）　　　　　　　　　Time（m魚）

麟g．2T㎞e　dependence　of　e㎞h夏atio鍛ra誠。　ofNOx

　　　a難dNO．

se（尤ion　microstmctures　of　the◎oating　made　f｝om　these　mlxed　powders　were　shown　in璽藍g．3．

Calcula重ed　am毛ase　remaining　ra重io　and　anatase◎ontents　were　sho㎜simul髄eouslyぬthe且gure．　hl

the員g臓e，　f雄ly　high　anatase　re搬aining　ratio　and　anatase　con重e鑑ln　each◎oating　was　adrnitted。　This
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mixed　powder　are　shown　in　Fig．4．

NOx　e㎞ination　property　d㏄reased
with　血crease　of　Ca3（PO4）2　addition

while　the　amount　of　NO2　release
increased．　This　tendency　seems　to　relate

to　the　decreasing　of　the　sp㏄ific　surface

area　of　TiO2　powder　This　was　cla］㎡ied

by　the　XRD　ar副ysis．　The　d㏄rease　jn

TiO2　peak　strength　was　admitted　with

the　hlcrease　of　Ca3（PO4）2　addition．　h

other　words，　the　increase　ofTiO2　ratio　hl

the　ooat血g　can　br㎞g　about　the　higher

NOx　eh㎡nation　proper取．

The　ef驚（元ofNi　addhion　was　examined

fbr　　a　　fし㎡her　　㎞provement　　of

indicates　that　the　powder　was　nαaf匝cted　so　much　by　the　heating　of　the　flame．　NOx　ehmination

properties　of　the　coatings　made丘om
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（a）TiO2：Ca3（PO4）＝3：1　（b）TiO2：Ca3（PO4）＝1：1　（c）TiO2：Ca3（PO4）＝1：3

　，．駕

　ズ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ヒ

1獲　　・、　　蔓
　　　　　　　　　「　　　　■　　　彪　　　　，．冥

…㌦蟹
Volume　ratio　of

sio2：Ca3（PO4）2
（a）3：1 （b）1：1 （c）1：3

Anatase　remaining　ratio 0，708 0，789 0．69

Anatase　co皿tent（％） 65．7 74．7 64．1

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　the

photocatalytic　proper取㎞TiO2＋Ca3（PO4）2

system．　The　m㎞e　ratio　of　each　material

was　varied　in　some　extent　and　the　results　of

NOx　ehmination　and　NO　release　properties

are　shown㎞Fig．5．　It　is　recogntzed　in　the

五gure　that　the　NOx　elimination　property

stro㎎ly　depends　on　the　mixture　ratio．　At　this

moment，　ex㏄11ent　property　of　the　powder

was　given　hl　the　mixing　ratio　of　4：4：2．丘is

suggested　that　a　fhrther　improvement　of　the

photocatalytic　property　may　be　established

by　opt㎞hlg　the　mi）dng　ratio　of　the

adsorbents．

4．　Condusions
1）　Both　CaCO3　and　Ca3（PO4）2　were
re◎ogntzed　to　be　ef琵ctive　as　an　adsorbent丑）r

the㎞provement　of　NOx　ehmination　and
NO　release　property　ofthe　TiO2　coating．

2）Considerably　higher　anatase　remai血1g

ratio　and　anatase　Gonte血were　admitted　ill
　　　ツ

the　HVOF　coat㎏．　This　hldicates　that　the

powder　was　not盛制so㎜ch　by　the
heatj皿g　ofthe　flame．　Increase　of　Tio2　ratio

㎞the　coating　can　bring　about　the　higher

NOx　elimination　property．

3）　It　was　suggested　that　a　f㎞her

improvement　of　the　photocatalytic
property　may　be　estabhshed　by　optimizing

the　mi）dng　ratio　of　the　adsorbents。

Fig．3SEM　image，　anatase　remaining　ratio　and　anatase

　　　content　for　each　HVOF　sprayed　coating．
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［1］RI．　Bickle第TG．　Carreno，　J．　S．　L㏄s，
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Fig．5Comparison　of　NOx　elimination　and　NO

　　　　release　property　in　mixed　powders．

Sohd　State　Chemistr又92（1991），　pp．178－190．

［2］1．Sopyan，　S．　Murasawa，　K．　Hash㎞oto　and　A．　F両ishima，　Chemical　Letteち（1994），　pp．723．
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Development　of　Dense　Corrosion　Resistant　Coatings

　　　　　　By　an　Improved　HVOF　Spraying　Process

　　　　　　　　　　　S．Kuroda，　T．　Fukushima，」．　Kawakita

　　　　Joi難ing　and　Interface　Research　Group，　NIMS，　Japan

1。　亙】阻重rodl秘C纐0期

Hlgh　V610city　Oxy－Fue1（HVOF）spfay　is　a　relatively　new　theτmal　spray　technique，　which

propels　powder恥ater三al　by　a　supersonic　fla搬e　jet重。　velocity　over　500　m／s．　HVOF　sprayed

coatings　are　ge勲era1至y　dense　wi出less　oxidation　of　feeds重ock　materia至s　as　compared書o

coati猛gs　formed　by　other　a毛mospheric　ther斑al　spray　processes．　Hence，　their聾se　in　industry

has　beeR　increasing　in　the　fields　of　wear　and　coτrosion　resis匙ant　coati無gs．

Porosity　in　sprayed　alloy　coat圭ngs　is　cri重ical　if　the　coati簸g　is　used　as　a　corrosion　barrier　in毛he

as－sprayed　condition．　Oxidation　is　also　important　since　i重tends　to　degrade重he　coa重ings’

perf6rmances　as　corrosion　barrier　or　TBC　bond　coa重．　One　of　the　ultまmate　goa粟s　of　the脇al

spray　technology　is　therefore　to　f6rm　a　dense（zero　porosity）a鍛d　clean　coating（10w

oxidation）．1簸order　to　achieve　such　a　goal，　we　have　developed　an　iner毛二gas　shroud　and

succeeded　in　fabrica重ing　coatings　with　esse面ally　zero　porosi重y　and　mini盤um　oxidation［1】．

2．Ex砂er量醗e漁艮μoce“麗es

Ahigh－pressu∫e　HVOF　spぎay　gun（JP5000，　TAFA，　US）was　used　to　spray　316L　s重ain夏ess　steeI

P・wd・…t・SS400（JIS）mild苧tρ・1踊艮，璽．　Ch，mical。。mp。、i・i。n。紬，、p，、y　p。wd，，

　　　　　　　　　　　　　　　chemical　　　　　　　　　　Thesubstrates．　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　c6mposltlon、。d　th，、ub、t，at，，　　　　　（mass％）

aRd　size　of　these　powder　and　substrate

are　listed　in　Taめ箋e　l　a且d　the　sp罫aying

conditions　are　given　in撫慣）且e　2．

A　schematic　illus£radon　of　HVOF
spraying　with　a　gas　shroud　ls　show篠in

賊g．且。Amixtu∫e　of　fuel（kerosene）and

oxygen　is　ignited　in　the　combustion

chamber　　　　and　　　　the　　　　resultant

high－temperatuτe　gas　flows　thfough　the

converging－diverging　　nozzle　　and　　the

barrel．　The　gas　shroud　a重tachme賎t　isほsed

to　inject　an　inert　gas　at　the　exit　of　the

barrel　in　order　to　contfol　oxidation　of

sprayed　particles　during　flight．1毛coBsis重s

of　a　double－walled　metal　tube，　which　is

water－cooled　and　possesses　two　inlet

Ports　to　introduce　nitroge蕪gas・One　port

（N2　gas　1）is　located　a毛the　entrance　of　the

shroud　and　the　other　port（N2　gas　2）is

Iocated　at　the　exit　of　the　shroud．　The

Hying　velocity　of　HVOF　sprayed

SUS316L（TAFA喋236F），　Powder　size：25－53匹飢

Fe　bal，　Cr喋6．8，　Ni壌0．8，　Mo　2．05，　N　O．131，00．026

Low　carbon　steel　（SS400），Plate：50x100x5mm

Fe　bal，　C　O．11，Si　O．22，　Mnα5，　P　O．017，　S　O．016

撫bヨe2．　List　of　spray　conditions　includiag　the　gas

shroud　a£tachment．

Ox（STD） Neb Re

Fuel　flow　rate（【／min） 0．33 α4，1 0．44

Oxygen　flow　rate（1／min） 860 67◎ 600

Combustion　　　pressure

iMPa）

0．65 ◎．59 0．57

Barrel　leng宝h（cm） 10．2◎

Spray　distance（mm） 80

灰）rch　　traverse　　velocity

im／s）

◎．7

Powder奮eed　rate（9／min） 6◎

N2一讐bw　rate（1／min） 1500．25◎0

N2－2　fbw　rate（1／min） 450

particles　was　measured　by　an　in－flight　particles　diagnostic　instrument（DPV2000，　TECNAR，

Canada）and　the　molten　ffaction　of　sprayed　particles　was搬easufed　by　he　geトcapture　method

developed　iR　the　laboratory［2】．　Pore　size　dis毛ribution　w圭thin　the　deposits　was　measured　by　a

mercury　intrusion（Autopore　I夏9220，　Micro搬eri重ics，　USA）and　the　oxygeR　content　was

determined　by　the　inert－gas　fusioR　method．
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3。　Res置且護窪s

翫9。2shows　the　correlation

between重he　average　velocity

of　sprayed　particles　measured

at　the　substrate　position　and

the重。重al　poτosity　within　the

sprayed　　　coatings．　　By

extending　the　barτel　length

from　100　to　200　mm，

　　　　　　　　　　　　　NOZZ｝e　　　　　　　　　　　　　　　　鯨扁　　　　（3as　sh「Oud　　一朝

F量g．亙．Schematic　of　HVOF　spraying　with　a　gas　shroud．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　the　veloci重y　inαeased　by　approxima重e至y　100副s　and　further　increase　by

abou60猛／s　was　achieved　by　the　gas　shroud．　The　general　trend　evident　in重he　figure　is　that

the　coating　porosi重y　decreased　wi重h　the　par重ic粟es’velocity　and　zero　porosity　was　ach量eved　by

童he　combina重ion　of重he　200mm　barrel　with　the　gas　shroud　a重velocities　over　750　m／s．

】F量9・3shows　the沁重al　porosity　and　oxygen

co且tent　within重he　coatings　ob重ained　under

various　spraying　conditions．　With　the

100mm　barrel，　attachment　of　gas　shroud

was　e僅ective　f6rτeducing　the　oxygen

con重ent　especially　with　the　fuel　rich　fue1，

however，　poros並y　i澱creased　due　to　the

cooling　of　pa賞icles．　With　the　200　mm

barrel，　even　though　the　coating　oxidation

tends　to　be　high　withou重gas　shroud，

a簑aching　　the　gas　shroud　　successful粟y

achieved　zero　porosity　with　minimum
oxidation．

These　resu豆ts　in（iicate　that　the　temperature

of　sprayed　I）articles　should　be　close　to　the

melting　Poin重of　the　powder　material　to

ensμτe　s面cient　de£o㎜ation　at　the　impact・

Molten丘action　of　pa震icles，　however，　did

not　show　clear　correlation　with　the

porOSIty．

瑠。　　Co且亘。髭竃且s藍。貰亘s

】By　　attaching　　a　　gas　　shroud　　重。　　a

commercially　available　HVOF　gun，　dense

coatings　of　316：L　stainless　steel　with

oxidation　below　O．2　wt％was　obtained．

APPlication　of　this　technique　to　other

alloys　such　as　HasteUoy　and　evaluat革on　of

conrosion　resistance　of　these　coatings　both

by　electfochemical　methods　and　marine

field　tests　are　now　in　progress［3，4】．

5。　玉璽e艶re塑ces
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F蚤g．3。Summary　of　nitrogen　gas　shrouding　i鍛£erms

of　total　porosity　and　oxyge且conte且毛．

［1】T．Fuk協hima，　H．　Yamada，」．　Kawaki重a，　S．　Kuloda，　Proc．　ITSC　2002，　March　2002，　Essen，pp．912－917．

［21Yamada，　H．，　S。　Kuroda，　T．　Fuk慧sh圭ma，　H．　YUmoto，　ProcJτSC　2001，　May　2001，　Singapore，　pp．797－804．

［3】」．Kawaki重a，　T．　Kodama，　S．　K：群oda，　Proc．　ITSC　2002，　Mafch　2002，　Esse鶏pp．681－685．

固S．Kuroda，　T．　Fukus蓋呈ma，」．　Kawakita，　T．　Kodama，　Proc．　ITSC　2002，　March　2002，　Esse璃pp．819－824．
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E且㊧c重Toch㊧㎜蚕。巴町E▽二歩賑二野◎盤繍遡《豊］F且醜d　Expos腿re恥離s⑪奮HVO］F

　　　　　　　　Spr繍yedl　A盟oy　Co題琶蓑醜gs晦r　M⑳瀬蹴㊧E顯v蓋ro鞭㎜㊧n琶s

　　　　　　　　　　　J．Kawakita，　T．　Fukushima，　S．　Kuroda，　and　T．　Kodama

　　　　　　　　　　　　　　Corrosion　Resist　Materials　Group，　NIMS，∫apa難

且．亙醜ro｛丑腿C重量0醗

The　aim　of　ouf　gro叩in　the　present　research　projcct（STX－21）is　to　achieve　coating　of　the

c6rrosion　res至stant　material　by　improvement　of　the　thermal　spray　technique．　The　application

of　this　coating　is　supposed£o　be　on－siteτepair　of　the　titanium－clad　steel　and　to　be　protection

of　the　weld　in　a　splash　zone　and　a　tidal　zone　of　the磁arine　structure．　High　V¢locity　Oxy　Fue三

（HVOF）spraying　was　adop重ed　due　to　its　pote簸重ial　of驚aking　a　de黛se　and　less－oxidized

coating．　The　coating　mate罫ials　are　a薮ickel－base　alloy，　Has窒elloyC，　a無d　SUS316L　s亀ainless

s重ee1，　which　are　known　foτ重heir　high　corrosioR　resistance．　In　this　paper，　the　labora重oly

electτochemical　evaluation　of　these　coa重ings　and　their　field　exposure£es毛s　were　presented．

2．　距⊃x昼｝er孟瓦賦e亙箆霞a姦

The　HVOF　sprayed　coating　was　prepared　onto　a搬三ld　steel，　SS400，　by　an　apparatus　JP－5000

and秦eeds毛ock　powders　of　HastelloyC　and　SUS316L，　manufactured　by　TAFA　Co．　Recen縫y，

the　attachment墾or重his　machine　was　devised　and　installed　which　had　the　shroud　mechanism
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，

by　an　inert　gas　of　N2．　The重hick賑ess　of　the　coating　was　400μm．　The　chemical　composition　of

the　coating　and　i毛s　ope簸porosi£y　were　de£emlined　by　the　chemical　analysis　and　the澱ercury

intrusion　porosime重ry，τespectively．更n　the　Iaboratory　test，　the　corrosion　resistance　was

evaluated　by　the　AC　impedaRce　a簸d　the　electrochemical　polafization　measulements。　The

surface　area　of　the　sprayed　specimen　was　2　cm2　iR　circle　and　the　test　solutio獄was　artificial

seawater　at　300K．短theだield　exposure　tes重，　a　sprayed　panehn　size　of　A4　was　used．　Such

panels　were　fixed　a重the　appropriate　position　in　the　splash，　tidal　and　submerged　zones．　This

test　started　in　November　2000．

3。　Resミ玉甕豊s　aL且1旺ξ量dl宜SC且遷SS蓋0亙盈

Fig，1shows　the　typicahesult　of　the　laboratory

immersion　tes重．　The　polarization　resistance　is

closely　　related　　to　　the　　corrosion　　rate．

According韮y，　the　higher　polarization　resistance

of　the　specilnen　cofresponds　to　its　highef

corrosion　resistance．　As　this　SUS316L　coating

had　1．6　vol％of　poτosi重y，　a　dτop　in　resistance　at

the　initial　stage　during　immersion　indicated　the

in曼tiation　and　the　propagation　of　corrosion　of

the　s臆bs窒ra重e，　ca“sed　by　penet∫ating　the　sol聡tio烈

through　　connectil｝9　　Pofes．　　The　　standard

Has£elloyC　coating　keeps　the　almost　constant

resis重ance，　resulted　ffom　its　s搬aller　porosity

below　O．1　vo1％．　The　gas　shroud　brought　about

Ovol％of　Porosity，　i．e。　u簸der　l三川it　o£de亀ection．

Furthermoτe，　the　on－shro猛d　H耳s£e粟三〇yC　coating

decreased　in　oxide　content　down　to　O．21wt％，

co1npared　to　O．62w毛％£or　the　standard　one．　This

£ac重was　considered　to　advance　the　corrosion

τesis亀ance　o負he　on－shroud　Has毛e猛oyC　coating．
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　　　　0　　　　20　　　40　　　　60
　　　　　　　　　　1mmersion　t㎞e／hour

】Fig．　　1　　Variatioll　　in　　polarization

res三s輩ance　of　HVOF　sprayed　coatings

with　im搬ersion　time　in　aerated

artificial　scawater　at　300K．

The　fluctuation　in　resistance　of£h◎on－shroud　coating，　however，　suggested　the　occurrence　of

localized　corfosion．　This　type　of　corぞosion　was　confirmed　also　on　its　polarizatio且curve，　as
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shown　in　Fig．2．　The　position　of　other　two　curves

and　their　shape　indicated　mainly　the　poor

corrosion　resistance　of　the　coatings　except　the

on－shroud　coating．　The　photographs　of　the

specimens　after　immersion　test　are　presented　in

Fig．3．　The　SUS316L　coating　had　many
reddish－brown　corrosion　products　on　its　surface，

血dicating　the　conlosion　of　the　substrate（Fig．3a）．

As　expected　ffom　this　result，　its　field　exposure

test　for　three　months　brought　about　the　bad

consequence　and　the　whole　surface　of　the
SUS316L　sprayed　panel　was　covered　with　the　rust

（Fig．4a）．　In　the　field　exposure　test，　the　corrosion

damage　of　the　sprayed　panel　depended　on　the

time　for　contacting　the　coating　with　seawater．

Although　the　standard　HastelloyC　coating　had　a

significantly　small　black　spot　was　observed　in　the

laboratory　immersion　test，　large　rusts　apPeared
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localizedly　on　its　surface　in　the　field　test

（Fig．　3b　and　Fig．　4b）．　This　result

indicated　clearly　the　risk　of　corrosion

caused　by　the　existence　of　a　penetrating

pore　in　the　long　run．　In　fact，　our

subsequent　study　revealcd　the　standard

HastelloyC　coating　had　the　through－pore

even　with　400μm　in　thickness．　The

on－shroud　HastelloyC　coating　had　some

black　spots　on　its　surface　after　the

laboratory　immersion　test（Fig．3c），

suggesting　the　occu皿encc　of　pitting

corrosion　on　the　coating．　According　to

our　detcction　method　of　through－pore，

this　coating　had　no　through－pore．　In

addition，　the　good　perfo㎜ance　was

demonstrated　in　the　field　exposure　test

（Fig，　4c）．　Therefore，　the　pitting

corrosion　in　the　on－shroud　coating　did

not　affect　the　substrate．

4．Conclusions
The　　electrochemical　　evaluation
discriminated　the　corrosion　resistance　of

the　HVOF　sprayed　alloy　coatings　and

showed　the　e舐ect　of　the　substrate　on　the

corrosion　resistance．　The且eld　exposure
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　●

隷翠

　　一500　　0　　　500　　1000
　　　　　　　PotentiaI／mV　vs．　Ag／AgCl

Fig．2Polarization　curve　of　HVOF

sprayed　　coatings　　in　　de－aerated

artificial　seawater　at　300K．

．
誉
耀
詞
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・
魂
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避

Fig．3Photographs　of　HVOF　sprayed　coatings

immersed　in　aerated　artificial　seawater　at　300K

for　3　days，（a：SUS316L，　b：standard　HastelloyC

and　c：on－shroud　HastelloyC）．

c騒

騰、

Fig．4Photographs　of　HVOF　sprayed　coatings

exposed　in　submerged　zone　of　actual　sea　fbr　3

months，（a＝SUS316L，　b：standard　HastelloyC

and　c：on－shroud　HastelloyC），

test　revealed　that　the　penetrating　poroslty　was　a　primary　dete㎜ining　factor　of　the　corrosion

rate　for　the　HVOF　sprayed　alloy　coating．
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jL●玉［ntroductio鰍

Atmospheric　corrosion　behavior　of　thermal　sprayed　coatings　of　Zn，　AI　and　Zn－Al　alloy，　and　various　kinds

of　painting　on　them　were　evaluated　through　the　Iong　term　weathering　test　for　over　22years　at　Tbkyo　and

Sapporo．　OutliHe　of　the　results　was　reported　already　elsewhere11］．　In　this　paper，　the　mechanism　of　the

corrosio職protectio簸and　the　characterization　of　the　sprayed　fi王ms　without　painting　are（玉iscussed　based　on

the　results　of　the　elec£rochemical　and　surface　analytica玉investigations　for　both　the　as－sprayed　and　the

exposed　speci組ens．

2．Exper韮men重al

Coatings　of　specimen　were　prepared　by　flame　spraying　with　wires　of　Zn，　Zn－15A1，　and　A玉，3．2mm　in

diameter，　on　a　blasted　carbon　steel　substrate，100×50×3mm．．　In　the　electrochemical　polarization

measuremellts，　the　detached　film　after　spraying　on　a　bright　steel，　solid　wire　before　spraying，　alld　the　carbon

steel　were　also　tested　to　clarify　the　protection　mechanism．

The　exposure　tes重s　were　conducted　aゼlbkyo　and　Sapporo　fbr　22years．　The£est　panels　were　faced　to　due

south，　at　a　horizontal　angle　of　35　degrees．

Polarization　characteristics　were　measured　in　a　solution　of　aerated　O．1MNa2SO4，30℃．　PotenIiodynamic

anodic　polarization　was　started　w三th　a　sweep　rate　of　20mV／min，　after　reaching　a　steady　state　potential　in　a

prescribed　condition　within　the　electrolytic　cell．

SEM　image　and　EPMA　e玉emental　mapping　were　observed　to　clarify出e　distrib斑ion　Qf　Zn　and／or　AI　as　the

metallic　components　and　S　and　CI　as　the　environmental　pollution　components　in　the　sprayed　films　before

and　after　the　long－term　exposure　test．

3．Resu耽s　a顯d　discussion

SEM　images　and　EPMA　eleme凪al　mappings　on　the　cross　sectlon　of　the　films　for　the　as－sprayed　Zn，

Zn－15Al　a1豆oy　and　AI　show　that　a　layered　fine　structure　is　observed　on　the　sprayed　Zn　film，　which　contains

much　amount　of　oxygen，　but　li岨e　defects，　alld　that　the　film　of　the　sprayed　Zn－A玉alloy　has　a　random　layer

structure，　which　contains　many　defects　and　voids．　On　the　other　haRd，　the　sprayed　AI　has　a　little　oxygen

comparing　to　Zn，　and　contains　several　defects　in　the　dense　and　indistinct　Iayered　structure．

Anod童。　polarization　curves　of　the　as－sprayed　spec孟men，　the　detached　film，　and　the　solid　wire　for　Za，

Zn－15A玉alloy　and　AI　showed　those　as　follows；（1）ln　the　anodic　polarization　behavlor　of　Za　and　Zn－15A1，

there　is　no　d孟fference　between　the　as－sprayed　specimen　and　the　solid　wire．　This　indicates　that　the　chem茎cal

factors　such　as　oxidation　in　the　spraying　Process，　and　the　physical　factors　such　as　s“rface　roughness，

defeds　or　voids，11ave　1搬ie　ef飴αonε11e　anodic　disso圭uεio燕process　of　the　sprayed痘1ms　of　Zn　and　Zn一ユ5Ai

alloy．　Furtheτmore，　the　same　behavior　between　the　sprayed　specimen　and　the　det容ched　fi玉m　proves　no

effect　of　the　substrate　steel　on　the　anodic　process　of　the　sprayed　system．　The　fact　suggests　that　the　galva薮ic
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action　between　the　sprayed　meta玉s　and　the　steel　substrate　is　negligible　small，　and　that　the　protection　by　the

spraying　is　based　on　the　barrier　films　rather　than　the　sacrificial　anode．（2）The　sprayed　AI　showed　a玉ess

noble　corrosion　potential　than　that　of　the　solid　wire，　but　the　same　passive　behavior　in　the　anodic

polarization．　No　galvanic　action　betweemhe　sprayed　Ai　and　the　steel　substrate　was　also　recognized　in　the

same　manner　as　the　Zn　and　Zn－A三allo｝㌃From　the　results，　the　protectio薮by　the　sprayed　AI　is　also　due　not　to

the　sacrificial　anode　but給the　barrier　film．

No　rusting　was　found　apparently　on　3　types　of　the　sprayed　specimens　exposed　for　22years　at了bkyo　and

Sapporo，　proving　the　enough　d“ration　of　the　protection　through　the　period．　The　results　of　the　SEM

observation　and　the　BPMA　elemental　mapPing　for　the　component　elements　and　the　enviromnental　pollution

elements　after　the　long－term　exposure　showed　the　facts　as　follows；（1）In　case　of　the　sprayed　Zn　film，　the

coτrosion　products　containing　the　pollution　components　of　S　and　CI　was　formed　on　just　the　outermost　layer

◎f重he　sprayed　su㎡ace，　and　not　penetτa£ed　inside　the　fi歪m。　As　descfibed　la£er，まhe　stab至e　o斑er　layeτsh◎u蓋d

decrease　the　surface　activity　of　the　sprayed　film　and　the　anodic　dissolutioa．（2）ln　the　film　of　the　sprayed

Zn－15AI　a豆loy，　the　po11ution　components　were　recognized　to　penetrate　down　to　the　substrate，　and　to　detach

the　inter－spraying　layers！rhe　protection　ability　of　the　film　was　estimated　at　its　final　stage　to　the　Hmit　of　the

resistance．（3）The　sprayed　Al　film　was　also　deteriorated　to　expand出e　defects　fi珪ed　wi｛h　the　corrosion

products．　The　protection　of　the　film　was　also　estimated　at　the　Iimit　of　the　use．

Anodic　polarization　curves　of　the　exposed　specimen　at　Tbkyo　and　Sapporo，　comparing　with　the　as－sprayed

specimen　show　the　resu玉ts　as　foHows；（1）The　anodic　dissolution　current　for　Zn　decreased　1～20rders　of

multitude　by　the　long－term　exposure，　suggesting　an　efεect　of　the　corrosion　inhibition　by　the　outel　surface

Iayer　consisting　of由e　corrosion　produαs．　The　degree　of　the　inhibition　was　larger　at歎）kyo　than　at　Sapporo．

（2）On　the　other　hand，　the　corrosion　potential　of　Al　shifted　to　a　more韮oble　potentiahhan　that　of　the　carbon

stee1，　so　as　to　dimi蕪ish　the　sacrificial　ability　for　the　cathodic　protection．　The　passive　behavior　still　remained

in　the　anodic　polarization．　The　facts　suggest　the　protection　of　AI　f◎r　the　stee玉substrate　be　derived　from　the

coa匙ing　as　a　barrier　film．　An　increased　passive　current　in　the　exposed　specimen　comparing　with　that　o負he

as－sprayed　specimen　substantiates　the　deterioration　of　the　sprayed　AJ　film　mentioned　above．

41．CO自門C亘腿S量ons

（1）Corrosion　prevention　by　the　thermal　sprayed　Zn，　Zn－Al　ailoy　and　AI　coatings　was　due　to　a　barrier　effec毛

rather　than　an　e£fect　of　the　electrochemical　cathodic　protection．

（2）All　of　three　kinds　of　the　coatings　showed　a　suff玉cie漁t　protection　agai皿st　the　atmospheric　coπosion　for

over　22years．

（3）Athin　protective　layer　contalning　the　corrosion　pro面cts　formed　omhe　outermost　layer　of　the　sprayed

Zn　decreased　the　surface　activity　and　the　anodic　dissolution．　The　pollution　components　of　S　and　CI　were

not　found　to　penetrate　iaside　the　film．

（4）The　sprayed　Zn45AI　a王1Gy　showed　a　similar　po正ariza重ion　characteris重ic　to　the　sprayed　Zn，　buαhe

po1玉ut孟on　compo簸ents　were　fou蓋d　to　penetrate　down　to　the　substrate，　and　to　detach　the　inter－spraying　layers．

The　protection　ability　was　at　its　final　stage　to　the　limit　of　the　resistance．

（5）Passive　behavior　of　the　sprayed　AI　continued　still　for　22years，　but　the　film　deteriorated　to　expand由e

defects　filled　w紬the　corrosion　products．　The　protection　of　the　film　was　also　at£he　limit　of　the　use．

（6）Corrosivity　of　the　atmosphere　caused　by　S　andαwas　larger　at　Sapporo　than　aゼlbkyo．　The　inf！uence　of

the　airbome　salinity　and　the　air　pollution　substances童s　rnore　severe　at　the　coast　of　Japan　Sea　rather　than　the

coast　of】Pacific　Ocean。
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Deposition　of　component　controlled　steel　coatings　by　atmospheric

the㎜al　plasma　spray　using　shroud　equipped　the㎜al　spray　gun．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　OT．　Yamazaki，　Y　Ando，　S．丁㌃）be

　　　　　　　　　　　　　　　　Ash劃（aga　hstitute　of　Tbc㎞olo翫Japan

1．　Introduction

As　enviro㎜ents　where　materials　are　used

become　severe，　themlal　spray　coatings　come

to　be　demanded　high　corrosion　resistance

properties　and　high　wear　resistance
properties．　Therefbre，　recently，　the　reactive．

thermal　spray　tec㎞ique　comes　to　be
regarded　as　an　important　process　and　many

studies　on　reactive　the㎜al　spray　tec㎞i　ques

come　to　be　carried　out，　However，　most　of

reactive　　thermal　　spray　　processes　　are

conducted　under　low　pressure　enviro㎜ents

or　ine丘gas　enviro㎜ents　because　these

processes　should　　be　done　in　　precisely

controlled　atmosphere．　Therefbre，　there　are

some　problems　such　as　limitation　of　the　size

of　the　specimen　due　to　the　size　of　the

vacu㎜chamber，　long　operation　time　due　to

evacuation　time　or　time　fbr　substitution

between　ambient　gas　and　inert　gas，　high

initial　cost　and　maintenance　cost　of　the

vacuum　chamber　and　so　on．

　　In　this　study，　in　order　to　develop　an　easy

reactive　the㎜al　spray　process　without　using

vacuum　chamber，　fabrication　of　oxygen　and

nitrogen丘ee　steel　coating　by　atmospheric

the㎜al　plasma　spray　using　shroud　equipped

thermal　spray　gun　and　fabrication　of　nitrided

steel　coatings　by　introducing　n｛trogen　were

carried　out．　As　spray　powder　and　thermal

spray　gun，　commercial　sus316　powder　and

Praxair　SG100　were　used，　respectively．

2．Experiment訊墨equipments

In　this　study，　Plasma　dyne　company
production　3600　automatic　production　style

themlal　plasma　spray　equipment　was　used　as

the㎜al　plasma　spray　equipment　The
substrate　was　blasted　after　degrease　washing

by　acetone．　In　order　to　co面㎜the　ambient

air　barrier　ef琵cts　of　shroud　the　shroud　was
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　シ

attached　at　the　top　of　the　plasma　gun　which

could　prevent　the　contact　between　plasma

and　the　annosphere（Fig．1），　The㎜al　spray

was　carried　out　with　changing　spray　distance

仕om　60mm　to　120　mm　to　investigate　the

influence　of　the　spraying　distance　upon　the

components　of　the　the㎜al　spray　coatings．

After　the㎜al　spraying，　structure　analysis　of

the　specimen　surface　by　X－ray　dif廿action

（CuKα，40kV；100mA）was　carried　out．

　　

『鶏．

　　　　．

Fig．1　Photograph　of　the　thermal

apParatus　and　shroud．

3．Exper韮mental　condition

sp「aylng

The㎜al　spray　gun　was　PLASMA　DYNE
SG100．　The㎜al　Spraying　was　conducted　in

open　air　Plasma　discharge　power　was　30［男，

700［A］．Ar　was　used　as　working　gas，　and

working　gas　flow　rate　was　indicated　as　50

［PSI］in　the　outlet　pressure　of　the　working

gas　supPlying　system．　Themユal　spray

material　was　Fe　powder　whose　grain　size

was　between　10μmto　45μm．　The　powder

飴ed　rate　was　LOOrpm　in　powder　f6eding

disk’s　rotating　speed．　The　substrate　was　60
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×25×2mmt　SS400　pla重e．

The　shroud　was　made　of　SUS304　stainless

steel　cy玉in（圭rical　pipe、　As　X－ray　dif資action

measurement　equipment，　R．INT2000　was
used．

4．Res顎猛s雛d　d皇sc聾ssio懸

「

L

Fig∬es2　a薮d　3　show　XRD　p鼠tterns　of　Fe

coatlngs　deposited　by　the㎜al　plasma
spray重ng　using　Ar　gas　on重he　condition　of

80mm　in　spraying　distance　in重he　case　of

conventional　the㎜al　spray騨use　and
shroud　e（蓬uipPed　the】㎜a夏　spray　gun　use，

respectively．　Some　iron　oxide　peaks　were

observed　in　the　XRD　pattem　of　the　sample

in　the　case　of　co簸ventiona至thermal　spray

gun　use　and　it　was　confirmed　that　ox韮da重ion

of　iron　powders　d鵬to　the　ambまent　air

occu汀ed　even　on　the　con（嚢tion　that　ine賞Ar

was　used　as　work短g　gas．　On　the　other　hand，

as　far　as　XRD　pattems　were　investigated，

any　iroR　oxide　peaks　couldガt　be　observed　in

the　XRD　pattem　ofthe　s｛㎜ple　in　the　case　of

shroud　equipPed　thermal　spray　gun　use．

Even　on　the　condit沁ns　of　the　other　spraying

distances，　almost　the　same　phenomena　could

be　co面mユed．　From　these　results，　it　was

co面rmed　that　oxida毛ioR　of　iron　powders

during　　opera重ion　　cou蓋d　　be　　protec重ed

drarnatically　　by　　using　　shroud　　equipPed

thermal　spray　gun．

〈．
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．
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5。Co簸d眼s董膿

In　order　to　develoPεしn　easy　reactive重hermal

spray　process　withou重　uslng　vacuum
chamber，　deposit重on　of　stee1・coatings　by

atmospherlc　thermal　plasma　spray　using

shroud　equipped　the㎜a夏spray　gun　were

carried　　out．　Consequently，　oxygen　　and

nitrogen　in　the　thermal　spray　coatings　could

be　diminished　by　using　the　shroud，　besides，

iron　n｛tr重de　was　confi㎜ed　in　the　coatings　on

the　conditions　that　nitrogen　was　introduced

into　重he　shroud．　From　these　results，　this

tec㎞ique　was飴膿d重。　have　a　high　potential

fbr　reactive　thermal　spray　process　conducted

ln　open　a1「・

Fig，2　XRD　pattem　of　Fe　coating　deposited　by

thermal　plasma　sprayぬg　usぬg　Ar　gas　on　the

c◎ndition　of　80㎜in　spraying　distance．

ト コ
　　」

3 13

紹
α
　
鰍
唱
θ
　
2

Fig．3　XRD　pa柱ems　of　Fe　coatings　deposited

by　therllla璽piasma　spray血g　us撫g　Ar　gas　on　the

condition　of　80㎜in．　spraying　dis伽ce血the

case　of．shroud　use．
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Improvement　of　wear　resistance　of　s重eels　by　nitriding

　　using　supersonic　expanding　nitrogen　plasma　j　ets

YAndo，　T．　Saito，　S．　Tbbe，　H．　Tahara＊and　T．　Ybshikawa＊

　　　　　　　　　　Ashikaga　Instit戯e　of　Tbchnolog弘Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　＊Osaka　University，　Japan

1．亙醜ro“uc髄。盤

Piasma　jets　have　been　success飼ly　used　as　heat　soi荘ces　of　the㎜al　plasma　spra蜘g　Process．

However，　since　the　plasma　j　ets　is　acce夏erated　to　supersonic　under　a　low　pressure　enviro㎜ent，

the　plasma　jets　can　be　used　low重emperature　plaslnas　with　high　chemical　reactivity　due　to

supersonic　adiabahc　expansion　and倉ozen　now　From　this　viewp◎lnt，　nitrl（hng　of　ti寝mium

plate　using　supersonic　expanding　nitrogen　plasma　j　ets　under　a玉ow　pressure　environment　used

to　be　carried　out　in　our　previous　s加dy．　As　a　result，　it　was　proved　that　the　plasma　jets　had

enough　reactlvity　to　fbrm　a　hard　and　thlck　tltanlum　ni重r主de　layer　on　the　surface　of　a　titar盛um

plate　by　on歪y　a　fbw　minutes　plasma　j　ets　irradiatioa　at　3◎Pa　chamber　pressure。更n　th重s　study　in

order　to　deveIop　a　practlcal　low　temperature　and　high　rate　nitrid重ng　process，　nitriding　of

nitridlng　steel，　carbon　steel　and　stainless　steel　using　th重s　process　were　ca㎡ed　out　and　wear

resista簸ce　of　these　ni重rided　samples　were　investigated．

2．Exper長鵬e漁翼
　　　　Experimental　apparatus　fbr　the　sur魚ce　nitrid重ng　cons重sts　of　v歌cuum　chamber，　pla．sma

torch，　gas　supPly　sys毛em，　poWer　supPly　system　and　vacuum　pump　showll　as　Fig．　L　Sample

ho蔓der　was　placed　in　the　vacuum　chamber　and　plasma　torch　has　the　op重irnally　designed

supersonic　expansion　nozzle　fbr　use　at　30　Pa　chamber　pressure．　Three　samples　were

horisonta1五y　set　on　the　sample　holder　and重he　sample　of　the夏eft　side　was　placed　as　the　axial

center　ofthe　plasma　jet　irrad蹟es　this　samμe（This　sar叩le　will　be　indicated　as”centeゼ’in　the

致）Howing　sentences）．　As　working　gas，　nl重rogen　and　hydrogen　were重n　this　study．　The

discharge　power　was　7．5　kW（50　V；150　A），　and重he　mass負ow　ratio　of　hydrogen／nitrogen

was　1／3（3．2　SLM／9，6　SLM）．　The　nitriding　time　was　5面n．　Irradia重ing　distance　was　varied

倉om　180mm　to　600　mm．　N髭riding重empera加res　during　operation　were　measured　by
pyrometer　fixed　outside　of　the　vacuurn　chamber，　The　surface　struc雛es　of　nitrided　samp玉es

are　lnvestigated　by　means　of　X－ray　difffaction（CuKα，40　kV　30　mA）．　The　surface　hardness

of　the　nitrided　sample　was　measured　by　Vickeτs　hardness重es面g．　W¢ar　testing　was　conducted

by　so－ca夏led　Block　on　Disk　me£hod．　Figure　2　shows　schema重ic（五agram　of　one　of　the

apParatuses長）r　wear　testing．
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Samples　are（p25　mm　x　3　mmt　coin　shaped

SACM645，　S45C，　SKD61　and　SUS304．　The
surfaces　of　these　samples　were　polished　by

＃1000emery　paper　befbre　operation，

3．　R、esu霊ts

Figure3　shows　radial　profiles　of　surface

hardness　of　the　nitrided　samples　on　the
condition　of　l　80mm　in　irra（hadng　distance．　In

any　cases，　surface　hardening　was　occurred　by

only　5　minutes　nitriding．　Especially，．　Surface

hardness　becamc　over　Hv800　and　over　20μm

thick　hard　layer　was飴㎜ed　on　the　sur魚ce　of

the　substrate　in　the　case　of　SACM645　and

SUS304．　Besides，　even　on　the　condition　of

600mm　　in　irradiatillg　distance，　surface

hardening　occurred　in　the　case　of　SACM645

and　SUS304．　As　fbr　cross　sections　of　the

nitrided　samples，　as　shown　in　Fig．4　which

shows　the　cross　section　of　the　SACM645
sample　nitrided　on　the　condition　of　l　80mm　in

irradiating　distance，　thick　nitrided　layer　whose

thic㎞ess　was　almost　the　same　as　that　of　the

hard　layer　could　be　observed．　Fig．5shows　wear

testing　results　in　the　case　of　SACM6450n　the

condition　that＃2000　sand　paper　was　used　as

contact　material．　Although　the　total　wear　mass

loss　of　the　non－nitrided　sample　and　nitrided

sample　at　l　5000　m　wear　distamce　were　of　mass

10．2mg，　the　mass　loss　of　the　nitrided　sample　by

hydrogen／nitrogen　plasma　j　ets　was　of　mass　2．3

mg・

4．Co皿chlsion
In　order　to　develop　a　practical　low　temperature

and　high　rate　nitriding　Process，　nitriding　of

nitriding　steels　were　carried　out．　Consequently，

surface　hardening　was　obviously　promoted　on

the　condition　that　hydrogen／nitrogen　mixture

gas　were　used　as　working　gas　in　the　cases　of　all

substrates．　Especially，　hard　layers　with　over

1000Hv　in　hardness　were　fb㎜ed　without　any

sur£ace　damages　on　the　sur恨aces　of　t虹e　samples

by　only　5　minutes　operation　in　the　cases　of

nitriding　steel　and　stainless　steel．　Besides，

according　to　the　results　of　wear　testing，　wear

resistance　properties　of　them　were　dramatically

improved．

1000

005

（
〉
巴
の
の
。
ξ
邑

一一 ≠mon　nitdded

O；SACM645
●：S45C
△；SKD61
□；SUS304

　　　0
　　　　　0　　　　　　20　　　　　40　　　　　60

　　　　　　　　　　　Radial　distance（㎜）

］Fig．3　R翁di目蓋prof租es　of　surf謎ce血訊rdness

ofthe　nitrided　samples．

1麟

灘霧
ll鍵：ill

Fig．4　0ptic劉置micrograph　of　the　Cmss
section　of　the　nitrided　SACM645　samp璽e．
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Fig．5

non－nitrided

sample　in　the　c翁se　of　SACM645　using
＃2000sand　paper劉s　contact　materia1．
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　　　　　　Wear　distance（m）

We劉r　testing　results　of　the
　　　　　sample　and　tbe　nitrided
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A重醗os曲e謡。　Co奮ro§養。顯D繍鞭b薦e　of：Low　A盟oy　Sせee盈s量羅MM：S

Ak亘r認TA臨，脳dek日照TA：Y㎜魏醗d恥slb量子k蚤K：0亙）ノ撒

N繍萌。搬a濃刀自s三重腿重es藪）罫Ma進e轟繍旦s　Sde遡ceg　J岬AN’

茎．1羅（）蒸）UC顎（）N

　　　C膿osion　res磁mce　is　not　an　in血ic　proper射of　materia王s，　but　is｛heh・iute翼ac壼ve　value　with　the

e繭D㎜e鵬S勧ce　co鍵osion　is　a膿of燃e戯s　de戯重ion艶Ilow血g　che㎡c舐reac廿om舳
the　envh噛。㎜en給，　corrosion　data（such　as　the　meta王loss）were　the　very　complex　fUnction　with　mul廿Ple

variables（matehals　and　erwkonmen狛1　fac重ors，　such　as　temper3ture，　chemical　species　and　mechanical

s穏esses　etc．）．　The　complexity　of　corrosiol｝data　makes　i重di餌cu1重to　cor痴ct　the　corrosion　database，

especia琵y　in　desig㎡ng　the（捻綴structし窪es．　Although　a　great　ef棄br宅has　been　devoted重。　the　cor血cdon

of　oorrosion　da紬ase　by　many㎞tit磁ons，　there　exist　a　ve些些w　of　systems　ope飢。重he　pubhcl）4）．

　　　With　the　progress　of　the鏡udy　on　the　developmen重of　new甜uc繍al　mater｝alsτesi甑n重重。　of

ma血e｛燃d　ooa調envkonmer鵬（a　STX－21　prc6ec重）at　N［MS，　the　cons登uc豆on　of　ooτrosion（圭atabase

is　d㏄med　essentia1我）r　a　new　materia1－desig曲g　paまticularly　in　the最eld　of　low－a薮oy　weathe面g鏡㏄五s．

Theμesent　paper　reviews　several　topics　on　the　above　database　sys重em

2。N鱈CESSARY廻しEMENTS　FOR　CORR《）S亙ON葺）AlA8ASE
　　　Fig．1shows　ouご㎞age

of　　the　　㎜S　　co！望osion

頗bお・・y・t・m・・職・　　　　　　一
neCeSSary　eleme贈位r曲　　　　　　　　　　 ・U・e・f血・1・瞭t

伽bお・剛加㈱P曲・　　　　　　：総灘，＿、y
Fhlst　eleme嬢　　is　　　　　　　　　　　　the　USer一　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・Image　da業a

滋・漁ce，・・㎞・幡．　S・…d　　　　　　　：需盤畿、、、、。、
element　is出e　con重ents　of廿｝e　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　㈱co搬ents

伽b鵬Nee田ess　t・剛　　　　　　　口Me賠1器臨、ec、，。、h，m、、ald、，。＿）

mo鎌impor伽t　part　is　the　　　　　　　　　　　　　　　　　　・Ther搬ody蕪amlcs　data
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・Refヒrence　data
enhancement　of娃1e　co飢ents．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　顧data　of　Damage　case

HOWeVeろSOme　USe掘鋤d　　　　U、e。
beneficial　f㎞ct量ons　are　also

occupied　on　an㎞Por随t　paτt　　　　　　　　　Fig．11mage　of　corrosion　database．

of　the　database　system　f～）r

many　users．　The　mo鎌impor㎞t　one　will　be　the　efacient　search　e陰gine　or　the　thesaunお．

3．CONSTRucr亘ON　OF㎜MMS　CORROS豆ON　D｝岨ABA認
　　　Fig．2　depic鱈af『amework　of　the　NMS　corrosion　da重abase　system．盟s　system　is　con誼ucted　of

two　server　systems，‘‘da戯）ase　serverつ’and‘‘network　servef’sys重em．　For　the　sof樋are　of　each　server

sys重em，“Oracle　wo主kgroup　server”and“applica丘on　servef’aτe　used．　Ofacle　wo蜜kgωup　server　is　a

database　server　system，　and　our　main　database　is　constructed　on　this　sofセware．　Oracle　apP薮ca娠on

serveちane重work　server　system，　is　controlled　the　communications　on　the　ne重wo廠systems　fbr　users．

Comm面ca口ons　between　each　server　apPlicaUons　are　exec厩ed　by　SQL／Net　sys重em．　In面s　database，

the㎞ds　of（珍ta　are血e　characte蔦numeric，騨ph　and　photogr3ph　da重a．　The　charac重er　and　numedc

daオa　are　stored　o熱the　da癒base　server　system．　The　gr耳ph　aRd　photogr3ph　dala　are　stofed　as　a　JPEG

－type　fUe加血e　da重abase　server，　and　the五1e　names　ale　used　as　an　index　of　each　daね下樋s　system．

　　　When　cher曲a芝e　go麺g宅。　access　to　the　NIMS　corrosion（ねtabase，　they　connect重。　the　wo主kgroup

SerVer　by　a　web　brOwSer　On重he　hXtemet　syStem　at　f抽t．　They　need重。　IeceiVe　the　atteStadOn　Of‘‘109血”

Coπosion　Da宅abase

　　　　　　Coπosion　data

@　　　　　　　　Graphs

@　　　　　　Phot。graphs

qesu…重s　by　Statis重ical　Analysis

／〈

Systematic　eiements

@　　魚terface　etc．
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f～）r血edatabase　system．　After　this　process，　the　gaεe　of　this

system　is　opened　to　them．

　　　NIMS　co鍵osion　da獄）ase　sys毛em　ac捌1y　consists　of

two　quely　sys£ems　f～）r出e　a血ospheric　co】ぼosion　tests　data

and　chemica1’ 垂盾狽?ｎ壼ａｌ　diagrams　data．　Fig．3　shows　the

且owchaτt　of血ese　query　systems．　The　f魔one　is　the　query

system　fbr　the　re謡ts　of　a㎞osphe盛。　co窯rosion　te曲executed

by　NIMS．　The　NIMS　a㎞ospheric　corrosion重ests　have　been

execu£ed　f～）r　some　low　a慧oy　steels　at　three　exposu鴛sites

（篠…ukuba，　Choshi，　and　Myak（オ㎞a　Island）kl　Japan．　On　the

que】ワsy…詫em　of　the　atmosphe丘。　co鞍osion　DB，　nume！ic　data

and　photogr3ph　data　can　be　seal℃hed．　The　numehc　data　is

composed　of　metal　losses　of　sp㏄imens　and　envhD㎜ental

factors　of　exposure　sites，　such　as　temperatし江es，　rela菰ve

humidiもちdeposi穏on　ra£es　of　sea　sah　etc。　A負er　seafch勧g　the

簸umer孟。　da亀　cHents　are　able　to　make　so搬e　即phs　by

sdecttng　each毛erm　of血e　x－and　y－axes　fヒom　the　search血9

re謡ts　on　the　netwotk．　As　the　g璋ph　making　too1，　the　plug一領

（C㎞tFX）of　Ih重eme重Exp王orer　is　used．　　　　　，
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Fig．2　Systern　of‘『NIMS　Co鍵osion

　　　　Database”．

　　　　　　　　　　　Atrnosp縞e百。　Comsion　Da定abase
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　、
Therefbre，　there　is　a㎞nitation　that　ohly
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co耐mct（ガnume薮（泌y　by　us血g血e㎜o－chemic議曲and　saved　as　a　GIF魚㎜繭d岱e．　Each

chemical　reac娠on　da餓has　been　l掘（ed　to　the　corτespon（血g　diagranl　data．
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　　　　High　N無πogen　A七口en熊ic　S奪ee正s＝

The　New（：o蹴osion　Resis量舩量M轟量磁認丑s

Markus　O．　Speide1

　　　　　　　　　　Institute　of　Metallurgy

Swiss　Federal　Institute　ofTec㎞010gy，　ETH

　　　　　　CH　8092　Zurich，　Switzerland

Type　304　and　316are　the　most　widely　used　austenitic　stainless　steels．　These　steels　have　been

invented　about　ninety　years　ago，　and　theif督蜜stainlessness書’is　based　on　the　beneficial　role　of

chromium　and　molybdenum　in　fbrming　and　repairing　a　pτotective　oxide　Iayef．　In　order　to

achieve　the魚ce　centered　cubic　crys重al　la賃ice　with　its血vorable重oug㎞ess，　about重en　perceRt

nickel　are　added．　Na加rally，　many　alloy　development　effbrts　have　caごried　the　chromium　and

molybdenum　coatents・higher　in　order　to　achieve　even　better　resistance　to　corrosion，　but　this

has　also　necessitated　higher　nickel　contents，　thus　incfeasing　significantly　the　cost　of　the　more

corrosion　resistant　stee豆s．

The　development　of　high　nitrogeB　austenitic　sta圭nless　steels　can　reverse　this　trend．　Nitrogen

is　used　to　replace　nickel，　adeast　partially，　and　thus，　the　alloy　cost　has　the　pote簸tial　to　come

down　significally．　The　m勾or　benefi重of　nitrogen，　however，　is　its　beneficia隻influence　on　cor－

rosion，　particularly　localized　corrosion　such　as

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　③Plttlng　c◎rroslon

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　⑧crev三ce　cO汀OS1011

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　⑧st「ess　corrosion　cracking

These　fb㎜s　of　corrosion　are　reviewed　sys重ematically，　and　quantitative　correlatio簸s　are　given

which　relate　the　corrosioa　resistance　of　the　alloys　in　a　particular　environment　to　the　alloy
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composition．　It　is　shown　that　both，　pitting　corrosion　resistance　and　crevice　corrosion

resistance　of　a　very　Iarge　number　of　austenitic　stain璽ess　steels　can　be　correlated　quan癒atively

with　the　alloy　composition　equivalent　MARC（璽easure　of璽110ying　fbrエesis重ance　to

⊆orrosion）where

　　　　　　　　　　　　　　　MAR．C＝Cr＋3．3　Mo＋20　C＋20　N－0．5　M登一〇25：Ni

and　the　element　symbol　stands　fbr　the　alloy　content　of　that　element　in　weight－percent．

The　present　paper　demonstrates　how　this　correlation　has　been　used　to　create　some　of　the　mos重

corrosion　resistant　austenitic　s重ainless　steels　in　existence．

Stress　corrosion　cracking　in　chloride　containing　solutions　has　been　a　prob重em　even　since

steels　type　304　and　316　have　been　used　on　a　large　scale．　The　new，　nitrogen　rich　austeni重ic

stainless　steels，　toge重her　with　their　a（葛ustments　in　basic　composition　resist　stress　corrosio数

cracking，　even　in　their　high－strength　and　cold　worked　condition　in　concentrated　NaCl

solutions　up　to　at　least　105。C，　where　304　and　316and　some　of　the　duplex　stainless　steels　fail

readily　by　transgranular　stress　corrosion　cracking．

This　resistance重。　s重ress　corrosion　cracking　is，　however　extended　to　high重emperature　water　or

nucIear　reactor　cooIant　at　288　to　350　0C　only，　if重he　basic　cornposi重ion　contains　high

concentrations　of　nicke玉，

This　development　might　thus　become　the　fhture　austenitic　s重ainless　s宅eehn　nuclear　boiling

water　reactors（BWR），　perfbrming　ffee　of　stress　corrosion　cracking．

～316一



Creation　of　High　Nitrogell－bearing　Stalnless　SteeI

　　　　　　　　　　　　and　Its　Mechanical　Properties

　　　　Y；Katada，　S．　Sagara，　Y。　Kobayashi　alld　T．　Kodama

Corrosion　Resista耐Materials　Research　Grotip，　NIMS，　Japa11

1．　豆ntroductlon

The　objective　of　this　research　is　to　develop　a　resource－saving　type　austenlt｝c　stainless　steel

with　highly　corroslo！｝一resista飢prope1七es　in　seawater，　Two　1〈ey　teclmologies　were　adopted　to

P磁fbrward施e　research．011e　is　highly　IIitrogea－addition，　and　the　o崩er　cleanliness　of　the

materiaL　In　order　to　attain　the　both　key　techllologies、simultaneously，　a　pressurized

electro－slag　re－meltl貧g（：P－ESR．）卜占ce　was　Rewly　developed　in　N照M　fbr　the　Hrst　time　ia

Japan，　王｛lghly　nitrogen－bearing　stainless　steel　with　more　than　lmass％Nwas　success食111y

crea重ed　by　P－ESR　without　addition　of　manganese，　which　showed　excellent　crevice　corrosion

resista継propertles　ln　artlficial　seawater［圭］［2］．　1重｝出e　present　study　mechal儀lcal　prOperties

ofHNS　such　as　tenslle　strengd1，　proof　stress，　charpy　impact　energy　were　investigated．

2』xperimental　Proce｛lwe
The　mψr　speci且catlo王｝s　ofthe　P－ESRdeveloped　in　MMS　were　as飴Ilows：maximuln　weight

of　ingot：201くg　in　Fe－base；maximum　pressしlre　of　llitrogen　gas：5MPa．　Melting　tests　by　the

P．ESR　were　co簸ductedしmder　the　conditions　of　O，5～4MPa梧麟rogen　gas　press纏re，2000～

3000A　in　AC　c纏rre撲and　O．5～0．6列目／mi簸語mel重盗g　ra重e，　FeCでN　powder　was　used　as　the

l／ltrQgen　source，　which　was　packed　i鍛stainless　steel　pipes，　sintered，　alld　the獄spot－welded　o！｝

the　surface　of£he　electrode，　Flux　used　in　the　tests　was　a　mlx斑re　of　CaF2　and　CaO，　all　of

which　were　added　ln重。　tl窪e　crucible　befbre重he　melting　test．

3．　ReSults　3nd．Discussions

3．1Melting　Tests　by　P一犯SR

Table　l　shows　examples　of　melting　tes重results　by　P－ESR．　From　these　resuks　it　ls　obvlous

that重he　nitroge鍛co擁e無重s　ofeach　heat　is　allnost　the　same　level　as重ha重ofdesigned　N　leve1，　As

fbr　the　deoxidation　by　Ca－addition　the　oxyge鍛content　ofeach　heat　was　decreased　dowll　to　the

level　of　20－30　ppm．　It　was　also｛bund　that　the　content　of　ir叩urltles　such　as　P　and　S　were

decreased　due　to　the　purification　effbct　by　Ca　－ad〔iit云。鍛　co重npared　to　重hose　of　prhnary

e｝eαrodes．　衰was　also　empirically　conf1rmed　that　the　relation　between　nitrogen　conte溢and

pressure　could　be　predlc重ed　by“sing　Slevert’s　Iaw　even　at　high　N　co簸tent．

Table　l　ExamPles　of　chemicai　comPositions　ofHNS　by　P－ES「R

Ch．No． MaterialS Position C Si Mn P S Ni Cr Mo Ca N ○

1 0％Ni18％Cr2％Mo｛％N

TOP

lid．

aot．

　一

Z，026

@一

Oj　3

O」2

O」1

Oj　1

O．10

O．11

0，007

O，008

O，008

　　一

ｭ0．0001

@　一

α06

O．06

O．06

18．06

P8．20

P8．43

2．07

Q．08

Q．08

α0006

O．0006

ｿ0004

1．01

狽n4

狽n8

α0025

O．0029

O．0024

2 4％Ni2396CrO％MoO．8％N

Top

lid．

aot．

　一

Z，024

@一

0．14

O．13

O．12

OD7

O．08

O．08

α006

O，006

O，006

　　一

ｭ0．0001

@　皿

4．19

S」6

S．15

23．06

Q2．96

Q3．14

＜0．01

qαα

モO，01

0．0006

O．0006

O．0004

0．80

O．81

OB4

0．0029

O．0029

O．0030

3 4％Ni23％Cr2％Mo1％N

『「OP

lid．

aGt．

　一

Z，026

@一

0．15

O」4

O」3

0．09

O．08

O．08

0，007

O，007

ｿOO7

　　一

ｭ0．0001

@　｝

42

S．22

S．20

22．99

Q2．92

Q323

2．03

QD5

Q．04

0．0006

O．0006

O．OOO6

tOO

P．03

P．06

α0029

ｿ0030

O0032

4 4％醗i23％Cr2％M。1％N

TOP

lId，

aot．

　　

O，027

@一

Oj　5

O」7

O．17

0．09

ｿ08

ｿ07

0，007

O，007

O，007

　　一

ｭ0，0001

@　㎜

4」5

S．17

S16

23．13

Q2．98

Q3．18

2つ3

Q．06

Q．05

0．0012

O．0012

O．OOO7

1．01

P．02

kO9

0．0025

O．0022

O．0024

5 SUS304L十〇．8％N

Top

lid．

aot．

　｝

O，038

@一

0．34

O．34

O．33

1．45

P．45

P．51

0，028

O，028

O，029

　一

Z，002

@　

8．04

W．08

W．05

23．42

Q3．63

Q3．87

0．12

O」2

O」3

0．0008

O．0008

O．0006

0．86

O．87

O．89

0．0029

O．0028

O．0033
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HNS：23㌔Gr－4覧Ni一1饗寸

3．2Mechanic盈l　properties　of　HNs

Figure　l　indicates　the　temperature　dependences

or｝　　tenslle　　stress　　and　　　proof　　stress　　of

23％Cr－4％Ni－1％N．　Heat　treatme厩　of　the

material　was　solution　treatment　of　1473K　R）r

30mi鍛　fbllowed　by　water　quench．　Solld　a盆d

dashe（圭　lines　indica宅e　the　relevant　data　of　Type

316stainless　s重eels　fbr　refbrence，　It　was　fbund

倉Oln　　 thlS

！nechanlcal

tern罫）erat競re

temperature

reduc重｛on　of　area（RA）

refbre難ce　data　of　Type316．　It　was　also｛bund　that

EL　aad　RA　ofHNS　were　almost　the　sa玉γ［e　level　as

those　ofType316．

3．3G養arpy　impac重tes重

Charpy　impact　test　ofNo，4　in　Table　l　was　carried

out．　Fi93　indicated　the　Charpy　lmpact　test　data　in

terlns　of　Charpy　impact　energy　and　the　area

丘action　of　ductile　f士acture．　Refbrence　data　of

Type　304倉om　a　literature　was　also　lΩdicated，

正twas　fbund　f㌃om　Fig．3　that　strik始g　transieDt

temperature　of　about　223K　was　observed，　while

Type　304　showed　no　strilく1懇g　transient
temperature．　lt　was　also　fbund　that出ere　was　a

good　relation　between　Charpy　irnpac£energy　and

la重eral　expansio捻ofH］＼「S

4．Co駿。韮usions

玉．By　　縫sing　　a　P－ESR　　method，　high
　　　nitrOge鍛一bearing　aUStenitlC　StatinleSS　Steel　Wl癒

　　　more重ha簸1rnass％of薮itrogerl　conte鍵was
　　　success魚ily　fabrica重ed　without　the　addl重lon　of

　　　manganese・
2

う
，

βgure　that　HNrS　showed　good
properties　in　the　wide　range　of

行orn　77K　to　773K，　Flg．2　shows

prof三le　on　elongation　（EL）aad　the

　　　　　　　　　ofHNS　as　well　as重he
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Good　mechanical　properties　ofHNS　in　terms

of　tenslle　stre難9£h　and　proof　s重ress　were

confirmed　in　the　wlde　ra簸ge　oftempera想re．

A負er　Charpy　lmpac重重est寧of　HNS，　s重鰍lng

translent　temperature　of　about　223K　　was

observed．　The　upper　shelf　energy　was　abouも
360」／crn2，
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　　　　　S加dy　on　the　Weldability　of　High　Nitrogen　Stainless　Steels

　　　　　　　M．Ogawa，　K　Hiraoka，　Y．　Katada，　M．　Sagara，　and　S．　Tsukamoto

　　　　　　　　　　　Joining　and　Interface　Research　Group，　N［MS，　Japan

1．Int匿てDduction

High　nitrogen－bea血g　stahlless　steels（HNS）con勧㎞ng　about　lmass％nitrogen　without　addition　of　Mn

showed　superigr　l（x頴1ized　corrosion　resistan㏄and　m㏄hanical　properties［1］．　The　weldab皿ty　of　the

HNS　is　Im㎞por㎞t　issue　to　be　solved丘om｛he　viewpoint　of　en帥ee血g　sense．　B㏄ause　of　ni面gen

supelsaturation　at　a　molten　state　under　the　atmospheric　pressure　or　at　a　soHd　state　below　the　solvent

tempelature　range，　blowhole丘）㎜ation　and　nit面e　pr㏄ip血ation　are　hltrinsic　pmblems　in　the　weldjng

process．　Ih　this　report，　the　ef蘇ect　of　supPression　of　the　blowhole　indusions　and　the　lo十三zed　co㎜ion

prope丘ies　of　the　weld　metal　using　high　Cr－Mo　st㏄l　weldjng　cons㎜ables　were　d㎞ssed　as　wen　as　the

chromium㎡tdde　pr㏄ipitaUon　behavior　at　heat　af蘇eded　zone（HAZ）．

2．E：Ψe】血nen重a置pmcedUle

23Cr・4Ni－2Mo－1N，23Cr－4Ni－2Mo－0．8N　and　27C卜3Ni－1N　steels　were　used　as　base　metals．　A皿steels

were　melted　by　pressurized　electro－slag　remelting　method．　High　Cr　oonta㎞ng　steels　were　used　as

weldjng　oonsumables　hl　older　to　increase　the　ni往ogen　solubihty　at　molten　state．　Wbldjng　of　HNS　was

pedb皿ed　by　gas　hmgsten　arc（G珊，　C（h　laser　and　plと聡maπc　welding　under　the　condidon　of　one－side

one－P㎜bu廿weldng．　The　l（）α並ed　comsion　res磁m㏄of止e　weld　me囲s　or　welded　joinおwas

examined　by　the　measurement　of　critical　pitdng　colrosion　temperature　in　6％FeC13　solution．

3．ReSUlts　and　d丞弓cussion

When　HNS　were　welded　without　welding　oonsumables，　the　weld　metal　induded　many　blowholes．　On

血eoon町，　when　HNS　were　weld瓠曲g　hgb　Cr　oon㎞g　st㏄1おwel（㎞g　oo麗㎜めle　and出e

d丑ution　rate　was　held　at　a　low　value，　no　blowholes　were　observed．　Tb　control　lhe　nitmgen　oontent　hl　the

molten　metal　smaner　than　its　nitK）gen　solub皿ty　was　ef篁bc虹ve　to　suppress　the　genelation　of　blowhole［2］．

3．21Dα］1ized　oorlosion　resistan㏄of　the　weld　metal

The　cdtical　pitting　comsion　tempeIature（CPI）of　the　weld　meta］s　dmpped　compaled　with　those　of　base

metals　b㏄ause　of　the　miqD　segregation　of　anoy　elements．臥sohd伍cation　mode　was　most　suitable　to

mh血㎡ze　t血e　CPT　drop　a負er　oomparison　with　other　solid皿cation　modes［2］．　But　as　shown　in　Fig．1，　the

zone　where　the　base　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　■■一印顧剛「］■圏■

metal　melted　and
soh（茄ed　to　be　n〔1ixed
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Fig．1　0ptical　microstructure　and　PRE　value　distribution　near　the　fusion　l　ine

was　designed　to　sohdhiy　as　FA　mode．　There盆）re　the　minimum　pitting　corrosion　resistan㏄equlvalent

（pRE）v紐ue　in　this　zone　became　sma皿er　than　that　in　or〔hnary　weld　metal．　The　composition　of　the

wel田ng　co偲㎜ables　sho皿d　be　desi帥ed　a㏄ou皿血lg曲mi血um　PRE　v組ue．
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At　the　gra沁boundary加the　HAZ，　Cr2N　pr㏄ipitates　were　observed　and∫es磁ed　hl　the　degrada振oR　of

l（x）ahzed　co厳osion　resistan㏄．　Fig　2　shows　the　time－temperatufe－pr㏄ipitation　curves　of　a　f巳w　HNS．　h

the　case　of　23Cr－4Ni－2Mo－1N　steel，　a帥g　at　the　　　　　　　　　　　　αPT　over　75℃

重empera雛e　range丘om　1173　to　1373K　fbr　2　seconds　23Cr・翻ト肋一樹stee　l　　　　蹴PT　under　70℃

caused（〕町’drop　compared　w髭h　that　of　the　base　meta孟

［31．The　ag血g　t㎞e　that　caused（〕町（hop　could　be

s践ghtly　delayed　to　as　long　as　4　seconds　by　the

reduc辰on　of　N　conten億om　lN重00．8N．　h　the　case　of

27Cr－3Ni4N　steel，　the　aging　time　that　caused　CPT

drop　was　also　s互gh“y　delayed　due　to　the　expansion　of

塩etemperatule　ra蕪ge　where　austcnitic　s血錘e　phase

was　stable　by　h玉gher　Cr　a最d　Mo　free　composidon．
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CPT　of　HNS　welded　jo撤s　are　shown㎞Fig．3．

Ho血onta豆axis　shows　the　holding　t㎞e　over　1073K

at　HAZ．　All　spec㎞ens　shown　in　this　figure　were

pitted　at　HAZ．　Only　the　laser　welded　joint　and　the

Plasma　welded　joint　under　the　smallest　heat　hΨut

condition　exhibited　348K　CPT．　hl　the　case　of　the

large芸heat　input　plasma　welded　jo量nts　and　the

G鵬Wjo沁t，　serious　decrease　of　CPT　was　observed．

了buse　the　23Cr－4Ni－2Mo－0．8N　steel　as　base　metal

gave　just　a　Httle　relief　of　the　CPT　decrease

compared　with　the　23Cr－4Ni－2Mo－1N　steeL

堺．C磯d胆s藍。搬

V》bldabiHty　of　HNS　contah亘ng　ab◎ut　lmass％

面trogen　was　investigated．　Obta血ed　results　were

su㎜飽ed　as艶llows．

（1）Blowholc　hldusion　was　suppfessed　by　using

high　Cr　contai㎡ng　welding　consumables．

（2）The　weld　metal　hl　the　hlcompletely　mixed　zone

solidified　as　A　mode　and　minimum　PRE　value㎞

this　zo韮e　decreased　compared　with　that　in　ordinary

weld　metal　which　solidified　as　FA　mode．

（3）Cr2N　precipitated　at　HAZ　by　short　time　agi燕g．

Precipitation　could　be　shghtly　delayed　by　a（茸us重h19

the　base　metal　Oomposition．

（4）The　small　heat　i叩ut　welded　loints　by　laseτand

plasma　welding　showed　348K　CPT

Re志州顯ces

［1］Ka囲a　Y．，　S禦a　M．，　Ogawa　M，　Baba　H．，

0．遷
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Fig，3　CPT　of　welded　joi目ts

　　　出Wbd弼hop　on　the　Devdopment　of
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　　　　　　　　　　　　　Mech劉nical　Properties　of　Weld　MetaI

　　　　　　　　　　　　　　　For　High　Nitrogen　Stainless　Steel

　　　　　　　　Osamu　Kamiya＊，Yasushi　Kikuchi＊＊，Zhan　W．　Chen＊＊＊

　　　　＊Faculty　ofEngineering　and　Resource　Science，　Akita　University

　　　　　　　＊＊Joining　and　Welding　Research　institute，　Osaka　University

＊＊＊Faculty　of　Scierlce　and　Engineering，　Auckland　University　ofTec㎞ology

1．　　Introduction

The　high　nitrogen　stainless　steel（HNS）are　high　strength　and　high　toughness　at　low

temperature　and　good　corrosion　resistance．　However，　the　properties　introduced　by

nitrogen　additions　could　be　af驚cted　by　welding［1，2］．　We　investigated　the

relationships　between　microstructure　and　ffacture　toughness　of　the　welds　were　then

studied．　Furthermore，　the　effbct　of　post　weld　heat　treatment　was　examined　to　improve

the　low　temperature　fracture　toughness。

2．　Experimental　procedure　　　　　　　　Table　l　chemical　compositions　ofmaterials　use（i・

The　gas　metal　arc（GMA）welding　was　　　　　　　　　　　　　　　　（Mass％）
performed　inside　the　chamber　with　L8m3

volume　capacity　fbr　the　high　pressure　up

to　6．l　MPa．　The　arc　length　was
approximately　7mm，　the　current　was　260A

and　the　moving　speeds　of　test　plate　were

3．3mm／s．

The　materials　used　are　shown　in　Table　1．

Nitrogen　contents　in　weld　metals　were　determined　by　using　O－N　gas　analyzer．　Charpy

impact　test　with　half－size　were　performed　at　low　temperature　f士om　290K　to　77K．　The

PWHT　heat　treatment　temperature　range　is倉om　773Kto　l　573K．

3．Resuhs　an〔l　discussion

We畳ding　in　high　nitrogen　pressure　Figure　l　shows　the　nitrogen　content（N）in　the

first　pass　weld－metal　as　a　function　of　the　nitrogen　pressure　during　welding．　The　values

of　N　increase　with　the　increase　in　the　pressure，　reaching　O．65％at　6．1Mpa．　Figure　2

show　the　pores　present　in　the　HNS　welds　made　at　atmospheric　pressure　of　Argon．　A

number　of　fine　pores　can　be　observed　near　to　the　fUsion　boundary　of　partial　melting

zone．
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Mechanical　Properties　Results　of　the

8000

Material C Si Mn
Base　meta1316L 0，018 0．70 1．22

Filler　wlre　Y316L 0，O19 0．39 ［．75

Hi　h　Nitro　en　steel 0，020 0．15 6．00

Ni Cr Mo N 0 Fe

12．08 17．38 2．03 0．0230 α0035 Bal，

ll．20 19．98 2．34 0．OI69 0．0020 Bal．

10．00 23．00 2．00 0，480 一 Bal．
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Fig．1　Effect　ofthe　ambient　nitrogen　pressure

　　　　on　the　nitrogen　content　ofwelded　metaL

Charpy　impact　tests　are　shown　in　Fig．3　for

the　as－weld．　The　impact　value　increases

with　the　increase　in　nitrogen　content　up　to

O．4％．Slightly　above　this　value，　there　is　a

Fig．2　Micrographs　ofthe　weld　metal　in　O．1Mpa

　　　　gas　shield．（N＝α78％in　Parent　metaD
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brittle　transition　where　impact　energy　decreases　sharply　with　the　further　in　nitrogen

content．　Figure　4　surmised　the　effbct　of　heat－treatment　on　impact　ellergy　values．

Comparing　with　the　phase　diagram　of　Fig．5，　the　formation　and　solution　of　the　brittle

Cr2N　phase　corresponds　to　the　impact　toughness．　For　N　content　lower　than　O5％in

20Cr－12Ni　steel，　the　toughness　could　be　improved　by　heat　treatment　at　temperatし1res

higher　than　approximately　1500　K。　This　is　because　Cr2N　were　dissolved　in　theγ一phase

solid　solution．　However，　for　N　content　higher　than　O5％，　toughness　could　not　be

improved　by　any　heat　treatment，　despite　the　fact　that　Cr2N　was　dissolved．　Thls　behavior

could　be　related　to　the　fbrmation　of　solidification　micro－cracks．

Effect　of　Mn　Addition　Extensive　metallographic　examination　has　revealed　that　Mn

addition　has　prevented　the　formation　of　solidification　micro－cracks　and　all　example　is

illustrated　in　Fig．6．　It　is　likely　that　the　impact　energy　is　very　sensitive　to　these

micro－cracks　in　Mn－f士ee　welds　when　testing　at　low　temperatures．　In　the　case　of　Mn

addition，　the　solidification　f士ont　was　a　complex　and　had　resulted　in　a　lower　density　of

the　weak　and　brittle　inclusions　along　the　grain　boundaries．

5．　Conclusions
Toughness　increases　with　nitrogen　content　when　N＜0．4％．　When　N＞0．5％，　Cr2N　formed

in　grain　boundaries　resulting　in　brittle　ffacture．　Heat　treatment　over　l　400K　illcreased

the　f士acture　toughness　of　the　weld　metal．　The倉acture　toughens　is　constant　low　at　N

content　higher　than　O．5％because　of　the　micro　hot　cracking．　Mn　addition　in　weld

metal　prevented　the　formation　of　micro－cracks　and　increased　the　f捻cture　toughness．
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Fig．6　SEM　micrographs　of　high　nitrogen　weld
（N＞0．5％），（a）Micro　cracks　were　observed　in　the　grain

boundarv（b）Mn　addition　prevented　the　cracking．
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Corrosion　Resistant　Materials　Research　Group，　NIMS，　Japan

玉．　　亙n重盈「Od脳C纐0殿

1簸seawater　environment，　loca玉ized　corτosion　of　stainless　steels　become　a　problem．　It　is　well

known　that　alloy童ng　chromium，　molybde鍛um　or　nitroge難are　effective　in　order　to　improve

pitting　and　crevice　co罫rosionτesistance　of　stain茎ess　steel．　As　resource　savi蕪g　type　s重ainless

steel　wi重h　excelle難t　loca韮ized　corrosion　resistance，　ultra－high嚢itrogen－beari鍛g　s重ain韮ess　steels

of　abo磁1mass％with　high　purity　were　obtained　by　press琶rized　electroslag　remelting

（P－ESR）method．　In　this　st鷲dy，　crevice　corrosion　behavio童of　high　nitrogen－beari鍛g　stai盤less

steels　up　to　1．1　mass％were量nvestiga重ed　in麟ificial　seawa重er．

2．君x拶e幽le漁雇騨oced膿
23％Cr－4％Ni－0／2％Mo－0．7／1．1％N　stainless　steels　were　used　as　tes重specime無．　Specimens

were　highly　pMified　with　ult童a－high　nit童ogen　of　about　l　mass％obtai難ed　by　P－ESR　system．

豆簸this　system，量ngots　wefe　prod慧ced　by　remelti難g　the　premelt－elec重rode　u銭der　high　pressure

with慧itrogen　gas．　丑）obtain重est　specimen，　ingots　were　cut，　forged，　and　ho重foHed，　fo1董owed

by　solution　heat重reatme簸t．　It　was　confirmed　tha霊aH　materials　used　in　tes重s　had　an　austenite

Single－phaSe　rniCrOStruCture．

Crevice　corrosion　resistance　of　stainless　s重eels　was　evalua重ed　by　means　of　e三ectrochemical

corrosion　test　using　multiple　clevice　specimens．　The　tes重solution　was　artificial　seawateL

After　scanning　po重ential　by　lmV／min　from　the　corroSion　po重ential重。　a　fixed　potential（Eset），

then　the　specime難was　held　at　the　poten重ial　d縫ri韮g　for　48　hours。　The　fixed　potentia璽was

raised　up　by　every　25mV　Crevice　corrosion　po重e陰tial（CCP）is　defined　as　the　noblest

potential　at　which　crevice　corfosion　does簸ot　occur　through　the　test．　Ge薮eτa重ion　of‡he

crevice　corrosion　is　co無firmed　not　only　by　visual　observatio簸after　the　tests　but　also　the

current　response　uIlder重he　tes重．　Surface　a韮alysis　was　conducted　by　X一τay　photoe三ectron

spec重roscopy（XPS）雛sing　monochromatic－AIKαX－rays（hv認1486．6eV）oveτa蕨area　of　about

200mmφ．

3．　Res腫盈重s我窪盈d　d藍sc竃且ss亘OR蓋

Crevice　corrosion　resistance　of　nitrogen－bearing　s重ainless　steels　was　evaluated　by

e豆ectrochemical　crevice　corrosion　tes£s．　Fig．1　shows　a簸example　of　sca簸嚢ing　pote盤tial　a韮d

curre登t　response　during　crevice　corrosio電est　of　23％Cr－4％Ni－0％Mo－1％N　steel　a重35℃

（Eset：季550mV　vs．SCE）．　Cufrent　observed　duri韮g　poten重ial　scalmi簸g　was　the　passive　cu罫rent．

A負er　pote難tial　was　set　to　constant　poteRtia至（Eset），　passive　curre嚢t重ended　to　decrease

gradually．　The圭ncrease　of　curre茎｝t且fter　30h　indicates　the　ge1｝eration　of　crevice　corrosion．

After　the　test，　crevice　corrosion　was　visibly　reconfirmed　for　the　specime難s，　which　showed

this　kind　of　c慧rren重pro至ile．　It　should董）e　noted　from　Fig．1　tha重con鍼n慧ous　cuyrent

observatio簸might　be　ef£ective　for　the　moni重ori難g　the　generation　of　crevice　co∬osion．
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Figure　2　shows　a　relationship　between　CCP　and

鍛itrogen　contents　in　af重ificial　seawa重er．　1重was

seen　that　there　was　a　positive　correla重ion

betwee無nitroge轟co難tents　a無d　CCP．　Crevice

corrosion　of　steels　attached　arrows　were　no重

recognized　i韮any　pote凱ial　below　O．9V　vs．SCE．

更twas　also　fo慧11d　tha重ultτa　high　nitrogen

stain夏ess　steels　con重aining　molybdenum　have

SUper10r　CfeVICe　COrrOS10n　reSIStanCe．

Surface　of　high　nitfoge登stainless　steel　was

analyzed　by　using　XPS．　Take－off　angle　was

changed　to　determine　the　depth　profile．　Af重er

polariz滋ion　at　passive　pote鍛tial　regio無

（＋300mV　vs．SCE），　alloying　Ritrogen　o鶏itride

peak　of　Nls　speαra　appeared　aI　higher　take　off

angle　lneaSuremen重。
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　　artificia［seawater　at　35℃．

　　　　　　　　　　　　　　　　　So，　it　was　found　that　nitrogen　co難ce11重ra重ed　a毛inner　layer　such　as　the

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　enriche（圭ni重rogen　a£the　i蕪te茎face　r殴ay

be　possible重。　improve　cτevice　corrosion　resistance．
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　　（17％Cr－14％Ni－4・％Mo）
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R9．2　Relatlonshlp　between　crevice

　　corrosion　poten重ial　and　nitrogen

　　co絢tent　in　artificial　seawater（35。C）
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Rg．3　ESCA　spectra（NIS）rec◎rded　a費er

　　　polarization　of　23％Cr－4％Nト0％Mo－1％N

　　　at÷300mV　vs．SC圧in　artificial　seawater

　　　for　2h．　The　take　off　angle　was　cha轟ged，

く藝。　　Co麹。盈遷玉s亘。簸L

（1）By　the　electfochemical　eval鷲a亡ion　in　artificial　seawater，　high　nitrogen－beari難g　aus窒enitic

staiRless　steels　created　by　P－ESR　have　goo（墨αevice　corぞos圭on　resis£ance．

（2）A重the　passive　s重a重e　of　high　nitrogen　s重ain王ess　s毛eels，　i重is　indicated　that　n嚢roge償ends　to

concen重rate　at　inne罫layer　of重he　surface．
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Influence　of　Alloying　Elements　on　Pitting　Corrosion　Resistance

　　　　　　　　　　　　of　High　Nitrogen－Bearing　Cr－Mn　Steels

　　　　　　　　　M．恥jisawa，　Y．　Ka重ada，　and　T．　Kodama

Corrosion　Resistant　Material　Research　Group，　NIMS，　Japan

1．鮮麗rod團。窪蓋。聡

Uti韮izing　the　high　nitroge難solubility　in　aus重e盤i毛ic　phase，　nitroge蓑can　be　introd縫ced　i搬。　the

surface　of　steels　by　a　diffusion　process　called　‘’nitrogen　absorptio鍛　in　so至id　state［玉1”　or

‘’唐盾撃浮伯¥on　nitriding【2レ’．1鍛£his　process，　solute　nitrogen　co獄tent　is　subjected　to　the　nitrogen　gas

pressure　a簸d　heati益g　temperature．　This　process　will　be　effeαive　for　improving　localized

corroslo難resistance　of　stainless　steels　in　chloride－containing　e盆viron腿ent．1難£his　study，　high

nitrogen－bearing　Fe－Cr　martensitic　steel　and　Fe－Cr－Mn　aus重e鍛itic　steel　were　prod穫ced　by　this

process，　and　the　pitting　corrosion　resista熱ce　was　investigated．　The　combined　effect　of　Cr　and

Non　the　corrosio簸罫esis£ance　was　a玉so　discussed．

2．E脚er単費e遡嚢Proced腿re
Cher簸ical　compositions　of　specir駐e嚢s　are

shown　in　Table　1．　These　steels．were　　Table1，　Che踏lcal　compositions　of　specimens　before
hot＿rolle（圭a難d　cold－rolled　to　1．4mm　thick難ess．　　　　　　　nltrogen　absorp重ion　treat船ent　ln　mass％・

As　the難itroge難absorptio簸treatment・these　　　　　　　c　si　Mn　P　　s　cr　N
sheets　were　heated　at　1423－1473K　for　24－48h

in　N2　gas　of　O．015－0．1MPa　foUowed　by　　　　　o．0150．410．2go，0300．oo5　g．g80．0100

water－quenched．　Microstructure　of　the　Mn　free　O．0100．410．310．0320．00612．gO　O．0092

specimens　ware　a鍛alyzed　by　X－ray　diffraα三〇鍛　　　　　　o・0100・290・310・0290・oo4三4・900・0105

a鍛alys量s　a！｝d　oP｛ical　microscoP圭。　observation．　　　　　　　　　o・010　0・29　0・220・027αoo4　18・11　0・0120

Pittl鍛9　Pote蕗al　measuremerlt　were　carried
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　O．017　027　149　0．030　0．008　11，84　0。0100
0ut　i簸35mass％NaCI　solutio薮de－aerated　by　　15M罰　o．01202615．30．0270．oo515。璽。　o．oo63

argon　gas　at　303年初and　the　compositions　o£　　　　　α0120。271520。0280．oo518ユ10．oo86

the　passive　filrn　were　analyzed　by　Auger

electron　spectroscopy（AES）・

3。　鼠es腿脆s裂聡d　D童sc腿ss貢。薮

3．藍　丁蝕e　紐㎜0閾顛宜　0ぼ盤割roge賑　ε皇獺d　紅恥e　験雛認se

麟er繍roge賊繍bsorp額0瞬織繍麟
Flg．1　shows　the　saturated　nitrogen　conte就s　of

steels　heated　a£1473K　in　O．1MPa　N2　gas
atr践osphere．　Dashed夏i藍es　indicate　the　calculated

solubi蔓ity　at　1873K．　The　solubihty　of　rkitrogen　at

solid　state　is　higher　than£hat圭n玉iquid　state．　The

ni£rogen　　co難tents　of　maτtensitic　　steels　and

austenitic　steels　were　O．2－0．6磁ass％　　and

O．5－1．Ornass％，　respectively．

3．2P藍麓養顯g　po重e鍛髄繍且騰［eε豊s閣re賦蓋e駿重

Fig．2　shows　the　effect　of　nitrogen　absorption

重rea重ment　on　pitting　Potential　of　the　steels　in

3．5mass％NaCl　at　303K．　It　was　found　that

益itroge轟absorp£io薮treatment　in　solid　s重ate　was

very　effective　for　improvi難g　the　resistance　to

pitting　corrosio鍛．　The　effect　of　the　treatme簸t　is
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remarkable　in　high　Cr－containing　steel　which

absorbs　much　nitroge1L

Fig．3　shows　the　effect　of　Cr　a難d　N　conte溢on

pitting　pαe鍛tial　of　Fe－Cr45M難一N　austenitic

steels　in　3．5mass％Naαa重303K．　Irrespective

of　Cr　co！猛ent　in　steels，　the　pitting　Pote蕪tial

rises　with£he　increase　i無Ncontent．　However，

i£was　nαiced　tha重pitting　Potential　of　those

steels　with　higher　Cr　co鍛tent　indicates　s宅ronger

effect　of　N．

Fig．4　shows　the　AES　depth　profile　of　passive

fil撮formed　o難Fe－18Cr－15Mn－1N　austenitic

steel　in　35mass％Naαat　303K．　J登dging　frorn

the　oxygen　content　in　the　passive　fi茎m，　N　may

be　enriched　in亡he　i磁erface　of　metal　and

passive　film．　The　e薮ha蕪ced　corrosion
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Fig，4 AES　depth　pfoξile　of　passive　fil鶏formed

Qn　Fe－18Cr－15Mn－1N　austenitic　stee！in

3．5mass％Naαa£3G3K．

resistance　of　high　nitroge曲eari嚢g　Fe－Cr－Mn　steel　may　be　a重tributed　to　the　enrichme溢。£N．

瑠。　Co亙】窪。且篭目s責。灘【s

High塁ltroge簸一beari鍛g　Fe－Cr墨a罫tensitic　s£eel　and　Fe－Cr－M嚢aus宅e塁kic　steel　were　prod縫ced

by　the　nitroge薮absorption　treatment　in　solid　s重ate，　and　the　effect　of　Cr　a嚢d　N　on由e　pitti簸g

COrrosion　reSIStanCe　waS　inveStigated．

（1）The　nitrogen　absorption　trea重me厩in　so至id　state　is　effective　for　improvi鍛g　pitti難g　corrosion

res三stance．

（2）The　e釜fect　of轟itroge難addition　on　pitting　coτrosion　resistance　is　remarkable　in　high

Cr－contai磁g　steel．

Re艶亙・ences

［1］Nakamura．N　and　Tak：aki．S，　ISIJ　International，36（1996），　pp．922－926．

［2］Berns．H　a簸d　Siebert．S，　ISIJ　Intemationa至，36（1996），　pp．927－931．
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醗磁。ぼ霧r漁騰臨囎舳電。麗醜髄9曲翻dco鵬s最。剛㊧s量s訟贈⑪ぼ
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　A耳S璽3⑪鴫s電認蓋蝕狽㊧sss撫巳㊧昼s

A．Di　S　chin♂，1．　Salvatori㌔nd　J．M．　Kemゾ

幅繍
Although　there　have　been　many　studies　on　fine　grained　fbrritic　steels，　o薮ly　fbw　works　are

on　grain　reflnement　of　austenitic　staまnless　steels　and，　in　particulaぼ，　on　the　hlfluence　of　the

grain　size　on　the　corrosion　resistance　of　this　class　of　materials．　The　grain　size　of　f奄rritic

steels　can　be　refi獄ed　by　the㎜o－mechanical　processes　including　phase　transfbrmation，　b磁

in　austenitic　stainless　steels，　due　to　the　absence　of　a　phase　transfb㎜ation　at　working

temperatures，　the　gra．｛n磁ameter　is　usuaUy　controUed　by　recrystallization　af㌃er　cold　working

田or　imposing（uniaxial　or　multiaxia1）very　severe　defbrmations　in　order　to　star£dynamic

recrystaUization［2］．

The　o薮ly　way　to　have　a　phase　transfbrmation　is　to　create搬artensite　during　cold　rolling．

In　particular，　ul重raf董ne　grained　AISI　304　stainless　stee豆of　O．8μm　average　grain　size　was

obtained　by　applying　martensidc　transfbrmahon（i．e．　rolling　at　subzero　temperatures）and

annealing　at　low　temperatures　in　order　to　get　austenitic　reversion［3］。　In　this　paper，　the　e驚ct

of　grain　size　on　the　tensile・properdes　and　on　the　corrosion　resistance　of　an　AISI　304

stainless　steel　is　repo賞ed．

窪溜謙h舗蹴瓢禁認瓢畿囎灘鍛暦犠器諾iz器
shown　in　Fig．2，　where　hardness　versus　grain　size　is　reported。　It　means　that，　in　the　AISI　304

stainless　steel，　Ha11－Petch　relationship　holds　at　least　down　to　O．8　μ，m　of　grain　size．

50 10

Dlμm｝

（
邸
象
）

b

0，8
50　　　給

D｛μη1

唯000

goo

800

700

600

500

400

300

200

100

　0

押’重F奮

　　　　　　F，／凸
面磯ぷ趣癬　憂

戸Gr

O，8

111雲1瓢1蓑1二唾

　　　　　　　③RpO2　　　0Rrn

辮

350

300

　　250
＞

　　200

｛50

0，3 0，5　　　　　0，7　　　　　0，9

0の’5 o〆噸5｝

100

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　r’．1

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　津・一

　　　　　　　　　　　，鯉盛1

　　　　　　　　　．／重

日遍評／蚕F斎

。，1 0、1 0，3 ◎，5　　　　0，7

D心β iμm心5｝

0，9 1」

F畳9．亘Tensie　propertles　versus　grain　size

fbr　A王SI　304．

賊9。2Hardness　versus　grain　size　fbr　AISI

304．
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恥悪。3　Relation　between　the　genera1恥霧。唱

corrosion　rate　in　boihng　5％　H2SO4
solution　and　the　average　gra重n　size．

Rela電ion　between　the　intergranulaτ

corrosion　rate　in　boihng　S廿eicher
solution　a互x量　the　average　gra重1｝　sセe．

Prehminaπy　tests　in　order　to　ascertain　the　general　corrosion　rate　of　AISI　304　stainless　steel

were　carried　out　in　5％H2SO4　bo柵ng　solution　fbr　36　ks　fbr　salnples　havlng　diff奄rent　grain

sizes，　ranging　f㌃om　O．8to　50μm．　The　corrosioMate　of　AISI　304　increases　w曲decreasing

grain　size（F重9．3）．　These　resuhs　can　be櫨eτpre重ed加te㎜s　of　de鉛cts　concentrated　in　grai盤

boundaries；increasing　the　grain　boundary　su㎡ace　area　by　grai職ref豆nement　seems　to　cause

passive　film　destabilization，　and　thus　u璽trafine－grained　steels　show　a　reduchon　of　the

general　corrosion　resistance．

The　intergra鍛ular　corrosion　rate　of　AISI　304　s宅ainless　steel　was　measured　i捻H2SO4－Fe　SO4

（Stre重cher　so1壌ion）負）r　36　ks，　and　the　resuks　are　shown重n　Fig，4．　The　co】rrosio簸rate

decreases　with　decreasing　grain　size．　As　intergranular　corrosion　is　caused　by　the

precipitation　of　carbides　at　grain　boundar童es，　the　corrosion　rおte　is　affbcted　by　the　vo夏ume

丘action　of　carbides　per　unit　grain　boundary　area．　As　grai麹boundary　per　un重重volume

increases　with　decreasing　grain　size，　the　degree　of　Cr　depletion，　caused　by　carb童de

precipitahon，輌U　decrease　fbr　a　given　C　content　Hence，　grain　boundahes　are　less

sensitised　in行ne　grained　matedals．

The　pitting　coπosion　tendency　of　AISI　304　steel　was　evaluated　in　10％FeC13－6H20

solu重ion　at　room　temperature　fbr　36　ks．1難this　case，　grain　refinement　leads重。　an　irnproved

p瀬ng　corrosion　resistance．　The　pitting　of　coarse　grains蝋iates　a重f¢w　sites，幅h　large　and

deep　individual　pits．　In　contrast，　the　pitting　of　ultrafine　grained　steel　init重ates就several

sites，　but　with　smaller　individual　pits，　which　results　in　a　lower　corrosion　rate．　Thls　can　be

quantita重ively　explained　by　a　decreasing　anodic　current　density；in　fact，　the　increase　of

pi償ing　corrosion　sftes　in　the　ullrafine　grained　stee1璽eads重。　a　decrease　of　ca亡ho（葦ic　area　and

the　consequent　decrease　of　anodic　current　density．

From　these　preliminary　resul重s　the　ultrafine　grained　AISI　304　stainless　stee玉exh極ts　a

higher　resista亘ce　to　local　corrosion　susceptibility．

鼠e輩er腿ces

［1］Reed－Hill，　R．E．，“Physical　metaUurgy　principles”PWS　Publlshing　Company（1994）．

［2］Kiyoshige，　K．　and　Pyusuke，S．，　Z。ノゆαη1カ3〃∫z4’θ（ゾ2漉∫α15，44（1980）1037．

［3］Di　Schino，　A，　Kemy，」．M．，　Salvatod，1．　and　Barterl，　M，　in　P70c．（～価θ4り漉r縦纏α1

Co喫アθηoθoη8’伽1θ∬＆εε1，　Paris，　in　press．
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Auste獄itic　sta重nless　steels　have　been　indispensable　fbr　the　progress　of　tec㎞010gy　during　the

last　80　years．　Due　to　the　cost　of　nickel　and　to　the　prospectedρossibihty　of　allergic　reactions

caused　by　this　element，　more　and　more　labora石面es　and　industries　are　trying重。　develop　a　new

class　of　auste曲。　s伽inless　steels　with　a豆ow　co塗tent　of　nicke1田．　ln　order　to　maintain　the

austenitic　microstructure，虚ckel　reduction｛s　balanced　by　nitrogen　add重tion．　Nitrogen　addition

to　austenitlc　stainless　steels　is　a玉so　very　eff¢ctive　fbr　improvi隷g　yield　strength　and　corrosion

resistance［2］．　In　order　to　fU】rther　increase　the　strength，　it　is　possible　to　combine　the　ef琵ct　of

nitrogen　addit沁n　and　grah｝refining．

Due　to　the　absence　of　phase　transfb㎜ation　at　usual　working　temperatures，　a　way　to　prornote

即ain　re舳ng　Can　be　a　ma質enSitiC　tranSfb㎜atiOn　rOlling　at　SubzerO　temperature　and重hen

annealing　to　get　austenite　reversion．　In　another　paper［3］we　examined　the　ef艶ct　of　subzero

roUing　on　grain　refinement　on　AISI　304　sta沁重ess　s重eeL

The　purpose　of重his　study　is　to　examine　the　relationship　between　microstructure　and

mechanical　properties　of　a　high　n重trogen　austenitic　sta重nless　steel　with　ultrafi陰e　grained

strucωre　ob1熟ined　by　means　of　cold　roUing　and　subsequent　annealing．　The　chemicaI

composition　of　the　steel　is　shown　in　Table．1．

血代目£．璽Chemical　composition　of　the　high　nitrogen　steel（mass％）

Cr Ni Mn Cu Si Mo N P S C
18．5 1．07 11．4 LO7 0護2 α08 α37 0，022 0，0◎3 α037

Samples　taken伽m　an　industrial　hαroHed　strip　were　rolled　at　about　T徽一1000C　and　then

a鋤nea韮ed　using　a　laboratory　f㎞ace　to　get　auste隻1ite　reversion．　The　e驚cts　of　a㎜eahng

temperature　on　grain　size　is　shown　i簸Hg．1負）r　T二900。C　and　T篇11000C．　Results　show　that

fbr　T＝1100。C　graln　boundafy　dif翫sion　is　activated　with　a　consequent　grain　growth，　while　fbr

T瓢9◎OoC　the　average　grain　size（2．5排m）is　almost　consta厩in　time．

The　ef琵ct　of　grain　size　on　tensile　properties　is　shown　in　Fig．2，　also　sinlilar　measure1γ1ents　on

astandard　AISI　304　stainless　steel　are　shown．　The　Positive　effbct　of　nitrogen　addit｛on　in

increasing　steel　strength　fbr　a　given　grafn　size　are　outlined；f磁hermore，　graln　size　ef驚ct　in

strengtheni陰g　is　observed　fbr　both　steels．

1薮pa！ticular，　the　Hall－Petch　dependency　fbr　the　yield　strength（Rpo2）is　fb㎜d　to　be　valid　fbr

the　examined　grain　size　ranges　of　both　the　high鍛itrogen　s電ee1［50－25緋m］a益d　the　AISI　304

stainless　steel［50－0．8　μ拠］　［3】．　In　Fig．3　hardness　versus　the　square　root　of　graiR　size　is

reported　fbr　both　the　high　nitrogen　and　the　AISI　304　stainless　steeL　Hg．4　shows　that　the

ductility　of　the　high　nitrogen　steehs　slight豆y　lower　than　that　of　the　AISI　304　sta重nless　steel．

TOta韮elongation　it　is　reduced　by　decreasing　grain　size　i！1　both　steels．
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興9。3　Grain　refinement　ef陀ct　on　the

　　　　　　hardness　of　high韮itrogen　steel　in

　　　　　　comparison　to　the　AISI　304
　　　　　　stainless　stee玉．

醗9。4　Grai薮　refine斑e厩　ef琵ct　on　the

　　　　　　ductihty　of　high　nitrogen　steel　in

　　　　　　comparison　　to　　the　　AISI　　304

　　　　　　stainless　　　　　　　　　　　　　　　　　　stee旦、

In　conclusion，　the　refinement　of　grain　size　in　a　high　nitrogen　austenitic　stai証ess　steel　down　to

2．5μmcan　be　achieved．　Furthermore，　in　this　material　the　Hall－Petch　relationship　is　fb槻d　to

hold　fbr　the　examined　grain　size　range．　A　strong　strengthening（200　MPa）was　noted　when

grain　size　was　reduced　ffom　50　to　2．5μm．

盆e蚤er劔ces

田Speide1，　M，　in　P・・…伽即・艸・5㌔燃疏～…1C・塵駕・…頑’9脚か・9・諭・廊，

　　　Stockolm，　July　1998，241．

［2］Di　Schino，　A．，　Kelmy，　J．M．，Mecozzi，　M．G．　and　Barteri，　M．，」碗rηα1（～プ燃’ε吻1580∫εηoθ，

　　　35　4803　2000，
　　　　　ラ　　　　　　　　　ラ

［3コ口　Schino，　A，　Saivatori，1．　and　Ke㎜y，　J．M，　in　P700（～ズ疏ε／∫’！漉御α’loηα1　Co瞬卸εηoθ
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璽．夏眼愈『odl髄C重量0賦

1山as　been　noticed　that　alloyed　nitrogen　improves　corrosion　property　of　stainless　steels．

Several　poss婁bilities　have　been　poin重ed　out　regarding重he　role　of　alloyed　nitrogen　in蓋ocalized

corrosion［1，2肇．　Ni重rogen　shifted　p至撹ing　Potential　to　nobler　direction　but　the　extent　var玉ed

depending　on　the　condition　such　as　temperature　a簸d　concentra重ion　ofchlor量de　ion［3】．　The

present　paper　studied重he　e£陀ct　oftemperature　and　concen毛ratioR　ofchloride　on　the　pitting

behavior　oftype　310stainless　s重ee董to　clar茎flソthe　fba重ure　ofpi電ting　resis重ance　of！1itrogen

aHoyed　stainless　s重eels。

2．運二x茎｝er蓋膿e醜重a員

rrhree　kinds　oftype　310based　s重ain韮ess　steels　were　prepared　containing　O．023（310），0．149

（310N（1））and　O．325（310N（2））mass％ofni重rogen，　respec重ively，　Pitting　poten重ials（E’pit）

were　determined　as　a　fUnction　of毛emperature　and　concen重ra重ion　ofchloride　ion　through

measureme簸ts　of　anodic　polarization　curves　at　l　mV　s騨I　in　aerated　NaCl　solutlons．

Potentials　were　measured　using　an　in重emal　Ag／AgCl／KCI（2　mol　d虹3）ref奄rence　electrode　an（i

expressed　as｝neasured．

3．Res腿蓋ts踊d｛塁isc服ss量。二

黒αq〃8耀ρθ雁’簾2　Fig．1shows　E’pi1
負）rthree　steels　in　3　mol　dm幽3　NaCl　solution

as　a櫛unction　oftemperature．　E’pit飴r　310

steel　showed　a　gradual　shi負to　less　noble

direction　with　increase　of重emperature，　while

Eつ酔ﾜ重fbr　310N（1）steel　exhibited　a　sharp　fall

at　323　K．　310N（2）steel　was　most　resls重ant

to　pitting　at　every　tempera重ure　but　the

d妻f驚rences　in　Eつpit　among　three　steels　weτe

less　pronounced　a重353　K，　where　Eラp虻lied

bdow　400　mV　fbr　a1隻steels．　The　fもa重ure　is

quite　similar　to出e　case　ofnitrate　addkion　to

asolution　fbr　ni重rogen－fピee　steel［4｝．

朋診。’（～ブcoηcθη〃α’わη（～プ八㊨CI　Fig．2

shows　the　rela重ionship　be｛ween　E’pit　and

CO】〔1cenなatiOn　of

N．aCI　a重323　and　353

K，　respec重ivel）へ

At　323　K，310steel

fbllowed　a　usual

relation　between　E’pi・

and　concen1窪at量．on　of

chloride　ion二Eうpit＝α

一う10gCN、αwi重h研

260（mV）and
卜200（mV／decade）．

ノヨラp疑fbr　310N（1）

steel　did　not　fbllow

the　relation　but

showed　a　sharP飴難
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at　31nol　dm騨3．　The　fbaξure　is　similar　to　Flg．1．

At　353　K，　o虚he　other　hand，　Eラp詫fbr　310N（1）

stee1，　as　well　as　fbr　310steel，　showed　a　usual

relationsh孟p　with　logCNaci．－ she　values　ofαandわ

at　353　K　were：α＝200　andわ＝180盒）r　310steel

andα＝290　andわ鵠210fbr　310N（1）steel．　The

relation　did　not　stand　f迄）r　310N（2）steel　even　at

353K．　It　seems重hat　the　Iinear　relation

betwee簸E’pi・and　logCN。cl　stands　when　solu毛ion

tempera：ture　exceeds　critical　values負）r　each

s重ee嚢s，　wh｛le　E’垂奄煤@shows　a　jump　adower

毛empera重ures　when　CNaαis　not　too　high．

雌C’（1プCO〃め〃？切∫0〃（～／∫θ鵬ワθ7α’1〃εαη61

coηcθη’アα〃。η（るズ八二CI　Fig．3summarizes・『P重芝

as　a　f窺nction　of重empera重ure　and　concentration

ofNaCl　fbr重hree　steels．　Iso－pitti119　Poten重ial

lines　were　dfawn　every　100　mV．　1毛is　clearly

seen　that　nitroge貧alloying　widells　no　pltting

area．　Bu重the　shapes　of　iso－pit｛ing　poten重ia1王ines

妻br　these　steels　seem　unusual．　Iso－pitting

potential　lines　usuaUy　lean重oward　high

conce煎●ation　or　hlgh重emperature，　because　E’P疑

becomes　less　noble　with重hem．　These　steels

have　cri重ical　temperature，　around　which　EうP｛t　i　s

very　sensitive　to　temperature　but　not重o

concentration　ofNaCl．　The　values　of　critical

temperature　are　ca．313　K　fbr　310steel　and　ca．

333Kfbr　310N（1）steel．　Eつpit　strongly　scattered

at　333K　fbr　310N（1）steel　below　3　mol　dm弓．

The　critical　value　fbr　310N（2）steel　is　no重clear

倉om　Fig。3bu重seems　to　be　around　363K．　The

critical　temperature　depended　on　the　content　of

nitrogen：the　higher　the　content，　the　higher　the

critical　temperature．　Thus，　aUoyed　ni宅rogen

off6rs　remarkable　pitting　resistance　under　the

conditions：毛empera重ure　being　below　the　critical

value　and　combination　oftemperature　and

chlorlde　co最centration　being　mild　enough　fbr

E’垂戟Eto　lie　ab・ve　400　mV．

4．Co翻。一眼s貢。醜

N童trogen　alloying　to　type

of　temperature　and　concentration　of　chlorlde　lon．

W　　　　　，

conce魔ation　of　chloride　ion　was　so　h19

昼《e豆奄re眼ces

＼
・
ト
桝
Φ
篇
⊃
↑
0
5
」
Φ
α
⊂
瓢
Φ
」
5

375

350

325

300

275

雛　　＆

圃

310：
：
覧

　　　　　ム

noμ賛mg

．01

375

　．唾　　　　　1

0NaCl／mol　dm”3

10

〉一

_
ト
鴨
Φ
』
⊃
一
邸
」
Φ
α
F
一
Φ
」
邑

350

325

300

275

圏　　口

圓

310N（1＞

十

血鷹

飼

nO　P酒ng

．01

375

　．1　　　　　1

0NaCl／moldm讐3

10

y
＼
ト
．
Φ
き
・
5
」
Φ
α
ε
Φ
ト

350

325

300

275

310N（2）

no窃猛ing

．0博 　．1　　　　　1
0Naα／mol　dm幽3

10

Fig・3ε’垂奄煤@as　a　functめn　of　ONacl　and　temperature・

ε6i重：0－100　mV（○），唯01－200（働），20鷹一300（△），

301－400（厩），401－500（Eコ），501－600（騒），601－

700（▽〉，701－800（W），80㌻900（〈〉），901周000（嬢），

＞1000（noρ殿i自9）　（÷）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　310stainless　steel　enlarged　the　immune　area　against　plttlng　in　terms

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　steelsha（墨acritlcal　temperature　above

h孟ch　E　p」、　had　a　usual　linear　re塁at量on　wi乞h　IogCN。αwhile　E’ 垂堰A　jumped　below就except　when

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　hthatε’piJay　below　400　mV．

［1］K．Osozawa，　Zairyo一重。－Kankyo（Corros．　Eng．），47（1998），　No．9，　pp．561－569．

［21R．　E　A．　Jargelius－Pettersson，　Corros。　Sci．，41（1999），　pp1639－1664．

［3］H．Yashiro，　D．　Takahashi，　N．　Kumagai，　K．　Mabuchi，　Za廼。－to－Kankyo（Corros．　Eng．），

47（1998），No．9，　PP．59重一598．

［4】H．Yashiro，　A，　Oyama，　K．　Tanno，　Co1Tosion，53（1997），　No．4，　pp。290－297．
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　　　　　　　　　P鰯lv㊧F韻醗Mo面替鞘lo齢ow雛d　Pre▽麟1蝕9

　　　　　　　　　　S醜ssC⑭r鵬量㈱Cr繍ck　鶏gofS琶漁璽㊧ssS慨且

　　　　　　　Takumi　Haruna，　Takeham　Nakamura寧，　and　Tbshio　Shibatバ1‘

Depar重ment　of　Materials　Science　and　Processing，　Osaka　University，　JAPAN
　　　　　　　　　　　　　　　　＊　　　　　　　　　　　　　　　　　Present：Murata　Manufacturing　Co．　Ltd．

　　　　　　　　　　　　　　　＊＊　　　　　　　　　　　　　　　　　Presen重：Fukui　University　of　Technology

1．Introduction

　　　　　Stress　corrosio登　crackiRg　（SCC）　of　stainless　steels　has　sdll　been　experie蕨ced　in　a

var童e重y　of　environr簸e熱ts　and　apPlicatio鍛s．　Various　cou難terrneasures　s縫ch　as　a茎10ying，　stress

free／relief　design，　fabrication　and　environmental　control　have　bee鍛applied　to　avoid　the　SCC

failure　of　this　material．　Surface　modification玉s　also　considered　to　be　one　of　the　methods

preventl亘g　the　SCC円．　Rwas　reported　that　the　improve搬ent　in　pitting　reslsta薮ce　of　Type

304stainless　steel　was　successfully　accomplished　by　the　passive　film　modificatlon　which　was

achieved　by　the　electrochemical　activation　aRd　passivation　treatment　at　a　specified

potential［2］．　Therefore，　we勤ave　applied　this　passive　film　mod童fication　technique　to

preve鍛ting　SCC　of　Type　304　stainless　steel沁concentrated　chloride　solution　containi難g　small

a叢nount　of重hiosulfate．

2．Experirne且tal

　　　　　Type　304　stainless　steel（C：0．66，　Si：0．58，　Mn：0．82，　P：0．029，　S：0．002，　Ni：8．75，　Cr：18．29，

Mo＝0．14，　Cu：0．14　in　mass％and　Fe：bal．）sheet　was　machined　into毛ensile　specimens　with　gage

section　of　20mmLx4rnmwx2mmt．　The　specirnens　were　a鍛nealed　at　1323　K　for　600　s

followed　by　water－que簸ched，　and　polished　mechanically　to＃6／0．　The　speclmen　was出en

activated　a重acons重a簸t　pote簸tial　of　O・27　VAg／Agαfor　600　s　i蕪0・5　kmol　m－3　H2SO4　at　343　K：．

Thls　pote虚ial　correspo難ds　to　the　active　peak：pote勲tial　in　the　polarization　curve　of　this　system．

Af重er出e　process，　the　specimen　was　passivated　at　vario“s　pote益tials　for　1．8　ks　in　the　same

acidic　solution．　Co薮sequently，　the　specimen　was　ri難sed　with　distilled　wa£er，　dried，　and

transferred　to　the　SCC　test　cell．

　　　　　SCC　behavior　of　the　passivated　specirnen　was　examined　by　the　slow　strain　rate　testi登g

（SSRT）method．　Initial　strain　rate　was　8．3　x　10－6　s－1．　This　SSRT　apparatus　have　the　CCD

carRera　system　for　dynamically　observing　the　initiatio蕪and　propagation　of　mu至tiple　cracks［3］・

The　solutio鍛for　the　SCC　test　was　20　mass％Naαsolutio簸contai難ing　10”2　kmol　m’3　Na2S203

at　pH　4　which　was　adjus£ed　by　HCl［4］．　The重est£empgratures　were　333　a獄d　373　K。　The

SCC　test　was　carried　out　under　air　open　and　natural　corrosio益conditio薮s．　The　followi難g

potential　was　expressed　re£erri益g£o　a薙Ag／AgCl　electrode．

3．Res聾lts　and　Discussion

　　　　　Figure　l　shows　the　effects　of　passivation　potential　on　straia　at　the　maximu鵬stτess

obtained　from　the　SSRT　method．　At　bo旗temperature　of　333　a鍛d　373　K，　the　passivation

重罫eat澱ent　a重apotential　of　O．55　V　ind“ced　the　maxirnurn　IR　the　strai難，　namely出e　SCC　was

effectively　suppressed　as　the　specimen　was　passivated　a重the　potentia三around　O．5　V

　　　　　From　the　dy簸amic　observatlo蕪of　m聾ltiple　cracks，　it　was　co無firmed重ha重each　c罫ack　was

i薮itia重ed　from　each　pit，　and　the　crack　le薮gth　increased　al醗osdi嚢early　with£he　tes£ing　time。

As　a　crack　initiation　factor毛he　strain　at　i難圭鍍at隻on　of　the　main　crack　which　resu玉ted　in　the
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

fracture　of　the　material　in庸e　SCC　test　was　depe捨dent　o鍛the　passivation　potential，　and出e
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strain　exhibited　a　maximu騰peak　around　O．5　V　Moreover，　totahumber　of　cracks　observed

on重he　gage　section　of　the　specirRen　r難inimize（i　at　the　sarne　passivatio員pote登tial・　夏t紐ea駿s

that　the加itiation　of　pits　and　cracks　is　successfully　retarded沁the　use　of　the　specimen

passiva舵d　around　the　potentia1．

　　　　　Crack　propagation　rate　was　calculated　from　change　in　le鍛gth　of　each　crack　observed

with　the　CCD　camera　system　with　time．　The　crack　propagation　rate　was　almost　constant

value　of　6　x　1σ8　rn　s－1，　independent　of　the　passivation　potential．　This　fact　i薮（iicates　that

modification　of　passive　f圭kn，　eve難which　retards　crack　i薮itiatio簸process，　does鍛ot　affect

supPressi簸g　the　crack　propagatio鍛process・

　　　　　Changes　i薮thickness　and　atomic　ratio　o釜Cr3＋to（Cr3÷＋Fe2÷÷Fe3＋）of　oxide　layer　for　the

modified　passive　film　determi益ed　by　XPS　with　passivation　pote撹ial　were　examiRed．　The

passivation　process　r良ade　the　composition　of　the　oxide　layer　組ore　chrornium－rich　than

activatio益process　o薮1y．　Furthermore，　the　maximum　chromiurn　content　aad　thickness　was

£ound　from　the　oxide　layer　at　the　passivation　potential　of　O55　V．　Shibata　et　al．　investigated

improving　ef£ect　of　pitting　resistance　for　Type　304　stainless　steel　passivated　by　HNO3，　and

revealed　that　the　high　pl亡dng　resista貧ce　is　resu1亡ed　from　both　the　e蕪richme搬of　chromium　and

宅hicke薮ing　of　the　oxide　layer　of　the　passive　fi玉m［5，6］．　The　mecha燕isrn　for　s“ppressing出e

initiation　of　SCC　is　considered　to　be　sar登e　as　that　for　the　irRproving　Pitting　resistance．　It　is

very　surprised　that　the　simi玉ar　passivation　treatmen重to　304　s重ainless　steei　provldes　the

supPressing　effect　of　initiation　of　pitting　a猿d　cracki難9，　although　dynam玉。　stra童τ1　is　apPlied　to

the　specimeR　and　the　modified　passive　fikn　migh重be　co就inuously　ruptured．

4．Conclusions

（1）Several　passivation　potentials　were　applied重。　Type　304　stainless　steel　activated　at　O。27　V

　　　　i難sulfuric　acid　solution　at　343　K　in　order　to　modify　i重s　passive　fil搬．　The　specime難

　　　　passivated　around　O5　V　showed　quite　low　SCC　susceptibility　in　20　mass％NaCl　sol厩io簸

　　　　conta謡ng　10－2　kmol　r巨一3　Na2S203．

（2）

（3）

（4）

The　passlvatiomreatment　effectively　suppressed　the　l薮itiation　of　pitting　a鍛d　crack魚g．

The　trea重ment　did　not　influence　the　crack　propagation　process．

The　supPressi慕g　effec£of　SCC　init童ation　is　resulted　fror嶽thickening　and　enrichr痕ent　of

chromi羅m　in　the　oxide　layer　of　the　passive　film．
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豆．亘殿重rod一且C宣亘0賊

T賑echemical　composltion　of　passlve　fllms　on　stainless　steels　has　been　studled

extensively毛。　determl勲e　why　the　steels　have　goo（l　corroslon　resis重ance．　The　hlgh

corrosion　reslstaace　of　steels　may　be　assoclated　wlth重he　enrichme航of　passlve　films．　To

be宅宅er　understand　the　proteαive　naωre　of　passive　films，　however，　we　must　elucidate　the

quantltative　relationship　between　the　dissolution　rate　a熱d　the　composltlon　of崩e　fl裏ms．

For　thls　purpose，　a　simulatlo難exρerimen£usiBg　thin　composi£e　oxlde　fll鐙s　wi£h　known

comρosltlon，　w骸ic骸are　artl負clally　formed毛。　simulate　the　propertles　of　real　passlve

fllms，　so－called　artificial　passlvat韮on　filrns田，　seems　effective．　Thls　ls　because　the

dlsso叢ut量on　ra宅es　such　ox三de　f量至ms　oB　aB　insolub韮e　subs重rate　can　be　deterrnined　even　in

aggresslve　media　where　the　dlssol虞ioB　ra£es　ofτeal　passive　f鍍ms　are　ambiguous　due　to

the　actlve　dissolu毛ion　of　steel　matrix£hrough　defects　in£he　films．

2．For貰簸ε造額0簸of　ar重藍f箕C眞a濃passivI迫t童0亙盈fi㎞

CVD　and　PVD　technlques　are　available　for　synthesizing　thln　oxide　films　on　foreign

subs｛rate。　Fe203－Cr203，　NiO－Cr203　and　Fe203－Cr203－NlO　fllms　were　formed　by

me重alorganlc　chernlcal　vapor　deposltion（MOCVD）111　and　Fe203－Cr203－MoO2　films

were　prepared　by　lon－beam　sputter　deposltlon（IBSD）12｝．

3．Comparis磁of　corros蓋。顛戯騒res　be重ween　rea盈a熟d我r麟。観pass量幅量。髄f量白磁Ls

This　time，　the　po宅entlostatic　dissolution　behavior　of　Fe203－Cr203　artificial　passivation

劔ms，　which　were　fb㎜ed　by　IBSD，　has　been　examined　in　1　M　H：Cl．　The　dissolution　rate

of　the　filrns　as　a　fhnction　of　potential　was　measured　by加一3’敵ellipsometry．　The

dissolution　rate　of　the　films　as　a　f渇mction　of　poten毛ial　obtained（Fig．1）was　compared

with　the　dissolution　rate　of　Fe－Cr　a豆bys　as　a　function　of　potential　ob重ained　in　the　same

solution（Fig．2），　The　filn｝s　show　the　reductive　dissolution（Region　I）and　the

transpassive　dissolution（Region　III），　but　no　pitting　dissolution（Regiorl　II）（Fig．1）．　It

was　fbund　that　pitting　dissolution　of　the　alloys　occurs　in　the　reductive　dissolution　range

ofthe　films（Region　I）in　which　the　Fe203　component　ofthe飢ms　suffbrs倉om　cathodic
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reduction（Fig．2）．　When　the　Cr　content　ofthe　passive負lms　on　Fe－Cr　a110ys　exceeds　the

critical　value　at　which　the　Fe203－Cr203　artificial　passiva重ion　filrn　attains　no　reductive

dissolution，　no　pitt星ng　occurs　on　the　Fe－Cr　aHoys．　The　critical　value　of　the　cationic　mass

倉action　of　Cr，旋r，　was　ca．0．6　and　the澄，　value　of　the　passive負1ms鉛㎜ed　on　the　Fe－

30Cr　alloy　in　IM　HCI　was　estimated　to　be黄r＝ca．0．6．夏n　the　potential　range　betweeR

the　reductive　dissolution　and　the　transpassive　dissolution　of亀he　Fe203－Cr203　artificia正

passivation　fユ豆ms（Region　II），　the　Fe－Cr　alloys　become　irnmune　against　pitting．

4．Co顯cR賦s藍。膿

It　can　be　concluded　that　the　attainment　of蕊，＝ca．0．60f　passive　filrn　is　very　important

fbr　the　attainment　of　immunity　against　the　passive負lm　breakdow1ユin　l　M　HCI涯f　there

is　a　loca至iy　Cr．depleted　part，　of　which　Cr　content　is　less　than旋，篇0。6，　in£he　passive

紐mwith　the旋，　value　higher重han　O．6，　the　part　suffbrs　fセom重he　reduc重lve　dissolution

and　then　pitting　occurs　by　the　anodic　dissolution　ofmatrix　alloy　at亀he　part．

Re量k∋re壌Lces
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pp．1586－1592．
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玉」醜rod【uc重量。聡

　　　　　　　Transpassive　corrosion　is　a　pheDomena　observed圭1｝stainless　s£eels（SS）exposed　to

high　temperature，　co簸ce継rated　nitric　acid（HNO3）sol慌ions　wi由and　withou山lghly　oxidizing

ions　and　manifbst　itself　as　a　general　corrosion　with　in重ergranu蓋ar　corrosion，　even　though　the

SS　is　in　solution　annealed　condition．　It　is　an　important　degradation　mechanism　of　stainless

steels　for　use　in　a　nuclear　fUel　reprocessing　Plant［1j　and　has　been　stu（董童ed　extensively負rom

vahous　metallurgical　aspects．　The　previous　s重udies　suggest　that重he　intergranular　corrosion

should　be　caused　by　the　segregation　of　impurities　to　grain　boundaries　and　the　resultant

飴㎜atiOn　Of　aCdVe　SiteS．

　　　　　　　In　our　prev圭ous　study【2】，　we　have　reported　the　corrosion　behavior　of　high－puhty（HP）

Fe48％Cr－Ni　alloys　wi毛h毛otal　impurities　of　O．01％produced　by　a　cold　crucibie　method　in　a

high　vacuum　chamber！rhe　high－purity　alloys　showed　almost　no　intergranular　corrosion　in　13

㎞oVm3　HNO3　with　and　without　Ce4÷ions．　Thus，　it　was　concluded重hat毛he　alloy　of　99．99％

puri竈y　is　good　enough　for　a　base　materiaho　examine　the　effec宅of　impurity　or　alloying

elements　o煎he　transpassive量ntergranular　corrosion　of　SS

　　　　　　　The　pu甲ose　of　this　study　is　to　cladfy　the　combine（玉effect　of　m量nor　i1：npuhties（C，　P

and　S）wi山Si　and　Mn　on窺he宅ra賑spassive　intergranular　corrosion　of　HP　Fe48％Cr－14％Ni

alloys　in　concentrated，　boiling　HNO3．

2．琶xperime臨t副

2．1．Specimen

　　　　　　　HP　Fe－18％Cr44％Ni（hereafter　HP　18Cd4Ni）alloys　wi宅h　controlled　Ievels　of　Si，

Mn，　C，　P，　and　S　were　prod雛ced　by　a　cold　cnユcible　method　f『om　high－purity　mate薮als　as　ingots

of　8kg，　Table　l　shows　the　chemまcal　composition　of　the　produced　alloy6。　The　alloys　contaiRing

all　of　C，　P　a簸d　S　were　prepared　as　three　dif£ere勲t　specimens（CPS一玉through　CPS－3）宝。　check

the　reprod雛cibility　of　the　corrosion　data　for癒e　nominal　imp麟ty　contents．　The　impurity

Ievels　were茎ess　tha盤0．Ol％exc韮uding癒e重arget　impurity　elements．

　　　　　　　Specimens　of　25　mm　long，8mm　wide　and　3㎜重hick　were　cut　from　pla書es　of　the

alloys　after　cold　rolling　of　60％to　70％．　After　machining，由e　specimens　were　solution
annealed　at　tempera£ure　of　1373　K　fbr　3．6　ks　in　vacuum　of　104　Pa，海addidon，　a簸aging

treatment　of　973　K　fbr　3．6　ks　also　was　applied　to　half　of　the　specimens．　All　specimens　were

polished　with＃600　emery　papers　af乏er　the　hea重treatment．

22．Corrosion　Tbst

　　　　　　　Corrosion　tests　were　perfbrmed沁boまllng　13　kmol／m3　HNO3　solutions．　Three

specimens　from　the　same　material　were　corroded　at　the　same　time　in　a　glass　flask　containing

the　boiling　test　solutions．　Afヒer　a　pre－dete㎜ined　immersion　time　of　180　ks　or　360　ks，　the

specimens　were　removed　from　the　flask，　ultrasonically　cleaned　for　3．6　ks　to　7．2　ks，　and毛hen

weighed　to　calculaIe　the　weight　loss．　This　procedure　was　repeated　pe通odically　until

te㎜ination　of　the　i㎜ersion　test，跳e毛est　solution　was　replaced　a負er　each　measurement．　At

the　end　of　the　test，　in　additiomo　the　weight　measurement，　intergranu豆ar　corrosion　depth（ICD）

also　was　measured　on　two　out　of　three　specimens　after　cross－sec重ioning　along由e　rolling

direction．

　　　　　　　Su漁ce　observation　by　scanning　electron　microscopy（SEM）was　done　on　the

specimens　at　each　measurement　during　the　test　to　dete㎜ine　the　corrosion　morphology．
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3。Res醜s蹴損曲。眼ss蓋。聡

　　　　　　　｝｛P18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si　alloy　was　se玉ected　as毛he　base　matehal　to　examine　the

effeαof由e　o重her　minor　impurlties，　s沁ce　the　a玉10y　showed　mlnimum　corrosio簸rates

regard韮ess　of宅he　hea質reatment　condiIion　a認no撫ergranular　corrosioR　in　solu主io鷺anneaied

condition．

　　　　　　　Solution　annealed（SA）HP王8Cr44Ni4Mn－0．5Si，　SA疑P18Cr－14Ni－1Mn－05Sl｛，

SA冠P18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si－S　and　SA　HP18Cr－14M－1Mn－CPS　aUoys　did　not　show　a蕪y

i凱ergranular　corrosion　a衰er　the　corrosiomest．　H：owever，　SA　HP　18Cr－14Ni－1MR－0。5Si－P　and

SA鯉18Cr－14Ni4M簸一〇．5Si－CPS　alloys　showed　in宅ergranular　corrosioh．　This　result　suggests

由a£i飢ergranulaτco鍍os孟on　was　induced　by　a　synergis重ic　e野ect　of　Si　and　R　since餓ch　of

O5％Si　or　IGO　PPm　P　addition　did　not　cause　i溢ergranular　coπosion　in　SA翌P18α一14Ni

a豆10ys．

　　　　　　　The　corrosion　rates　of　vario嚢s　imp磁ty　doped　alloys　were　almost　the　same　regardless

of　s量ngle　add云tio轟of　C，　P　or　S，　or　the　simul重a勲eo雛s　addi£io惣of£he　three　impu面es，　a簸d　were

50％　to　70％　of　a　commercial　Type　304L　The　ICD　of，　fbr　example，　SA
HP　I　8Cr－14Ni4Mn－0．5Si－CPS　alloys　distributed　less£han　15μm　in　contrast　to　10μm沁35

μmfor　the　commercial　Type　304L　The　res嘘a煎average亙CD　wasく7μm　for　the　alloys，

a互most　one　third　of　the　Type　304L　hav下書g　an　average　XCD　of　19　μm　Thus　SA

HP18Cr－14Ni－IMn－05Si　alloys　exhibi霊asupehor　corroslo簸resistance　by　reduci盤g　each

minor　impurity　level　to　100　PPm．

耀、。Co灘LC藍腿s蚤。獺

　　Asynergist量。　effect　of　Si　and　P　was　suggested　to　induce　i簸tergranular　corrosion　i鍛SA

憂｛P18Cr－14M　alloys．亙n　spite　of書he　synergistlc　efεect，　SA鯉18Cr一玉4Ni4Mn－0．5Si　alloys

containing　C，駐a簸d　S　at　100　ppm　level　each　showed　a　higher　corrosion　resistance産han謎
commercial　Type　304L　SS　in　13】㎞oL！m3　HNO3．

％ble　1　Chemical　com　osition　of　specimen

Specimen
Ad（i童tive　content（％）

㎞puhty　conte飢

@　　（ppm）

Fe Cr Ni Si Mn C P s

HP　18Cr44Ni Ba1． 1850 13．50 0．0006 0．0002 4 2 4

HP　18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si Ba王． 18．82 1357 0．46 0．91 8 NA＊ 4

HP　18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si－C－1＊＊ 103

HPI8Cr－14Ni－1Mn－0．5Si－C－2＊＊
Bal． 19．03 13．85 0．41 0．90

78 NA 4

HP　18Cr－14Ni4Mn－0。5Si－P Bal． 18．29 13．73 0．48 0．97 8 107 5

HP　18Cr44Ni4Mn－05Si－S－1 103

HP　18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si－S－2
Bal． 18．17 13．93 0．49 0．97 8 NA 76

HP　18Cr44Ni－1Mn－0．5Si℃PS－1 92 136

HP　18Cr－14Ni－1Mn－0．5Si－CPS－2
Ba1． 19．10 13．90 0．44 0．97

74
147
90

HP　18Cr－14Ni－1Mn－05S圭一CPS－3 Ba1． 19．42 13．46 0．39 0．80 99 110 125

HP　18Cr44Ni－1Mn－CPS Ba1． 18．44 14．20 NA 1．01 89 124 108

Remarks：＊Not　analyzed；＊＊：upper　part（No．1）and　lower　part（No．2）from　a　same　ingot；

　　　　　　　　CPS：con宅ainin90．01％C，0．01％Pand　O。01％S，　nomina至至y．

＜亙《e節ere甑ce＞

［i】”Special　issue　fbr　Reprocessing”，　PNC　Tbchnical　Review　55（Tokyo，　Japan二Power

Reactor　and　Nuclear　Fuel　developmen毛Corp．，1985）．

［2］M．Mayuzumi，」．Ohta，　K．Kako，　Corrosion，56（2000），　No．1，pp。70－79。
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Characterization　of　Stainless　Iron　Metal　Plates　Under　Compression

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（A．Fayza　and　A．　Zgha1）

　　　　　　　　Laboratory　ofMechanics，　Structures　and　ofTech簸ological　Development，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　LMSTD－ESSTT　Tunis

1。　亙蓋亘重rOC亘篭夏C重量0顯

Among　the　most　serious　problems　in　the　resistance　of　a　stainless　iron　materia豆，　stand　the

phenomenon・of　instabil．ity．王ndeed，　failings　of£he　stainless　iron　materia董owed　to　the

phenomenon　of　instability　are　very捻umerous　and癒eir　incomparable　properties騰alくe　that

boards　in　stainless　iron　material　occupy　a　good　pa践of　the　structure　of　a　plane．　Remain　to

specify重hat　thin　panels　with　stain1ess　iron　material　can　be　exposed　to　problems　of　instability，

especially　ifthe　choice　ofthe　structure　is　no重optimized　appropriately．王n　panels　with　stalnless

iron　material　can　appear，　more　or　less　seriously，　all　depends　on　the　nature　of　the　path　of

loading，　of　the　ampIitude　of　the　worki簸g　loads　and　of　the　geometrical　co面guration　of　the

stmcture（dimensions　and　fbm1）．

．Several　attempts　were　carried　out£hereafter　of　which　most　recent　is　due　to　K．K　Shukla，　Y．

Nath．［1］．　In　their　analysis，　they　were　based　on　the　reso1厩ion　ofthe　equilibrium　equations　by

an　approximation　ofwith　the　help　of　the　polynomials　of　Chebychev，　but　in　their　analysis　the

p藍astic　buckling　problem　was　not　evoked　in　this　study．　By　an　oteher　way，　the　ef飴cts　of

bo膿dary　conditions　was　in　fact，　well　developed　by　M（ガtaba　Azhari，　Sim　Hoshdar　and　Mark

Andrew　Bradfbrd［2］，　they　have　argument　bubble魚nc毛ions　to　the　ordinary伽ite　stripe

method（FSM），　in　order　to　calcu1ate　the　elastic　local　buckling　of　rectangular　plates，　with

various　boundary　and　loading　conditions．　hl　their　experimenta正study，　recently，　Kevin　D．

Murphy　and　David　Ferreira［3】have　also　present　a　buckling　analysis　of　rectangular　clamped

Plates　based　on　e捻ergy　consideration．　Using　Von　Karman　plate’s　theo】7y，　in　order　to　detemline

the　critical　bad　ofbi撫rcatio曲r　the㎜al　buckling　analysis　but，　with　consideration　ofalinear

materia互behavior．

The　evaluation　ofthe　plastic　buckling　behavior　ofelastic－plastic　structures　has　been　addressed

both　anal）戊ically　and　numerically。　Although　providing　a　valuable　insight　into　the　plastic

buckling　phenomenon，　these　contributions　did　not　Iead　to　an　accurate　evaluation　of　the

maximum　load（attained　at　a負nite　deflection），　even　fbr　simple　problems．

In　this　survey，　initia互ly，　we　have　described　briefly　the　field　aRd　the　obj　ective　ofthis　study，　and

we　have　given　a　fbrmulation　ofthe　instabili重y　problem　as　well　as　the　bases　ofresolution．

The鉤㎜ulation　of　the　elastoplas重ic　buckling　theo敬of　structures，　was　described，　using　the

Hill［4］assumption　of　a　three　dimensional　solid　structure．　In　the互ast　part　we　have　treated

experimentahnvestigations　and　the　varlous　apPlications　ca1Tied　out　wi重h　the　stalnless　lron

metal　plates，　under　compressive　buckling　loads．　Aspec重ratio，　boundary　conditions，　materials

properties　and　constitutive　laws　in　p1astic　buckHng　have　been　weII　analyzed．

　　　　　　The　plates　were　all　of　16inches　loHg　and　varied　in　width　f士om　2　to　16　inches　by　step

of　2　inches，　a簸d三n　thickness倉om　O。0196　at　O．118i簸ch　by　step　of　apProximately　O．0196　inch．

Loads　were　applied　by　an　appropriate　testing－machine，　which　a110w　the　variation　ofbou葺dary

conditions．　Load　was　applied　until　the　plate　failed　to　take　any　more　Ioad．

2．　軍ormu髭at眞0置1

1t　is　noticed　that　as　a　consequence　ofamodel　of　l　st　order　implies　that　the　plane　defb㎜ations

Iinearly　vary　in　the　thic㎞ess　ofthe　plate．　By　neglecting　the　transverse　shearing　strains

（Assumption　ofLove－Kirchhoff），　we　obtain　two　additional　relations．
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Thus，　the　fb㎜ulation　of　the　problem　doesn’t　use　more　than　three量ndependent　variables：u，　v

and　w．　Since　we　deal　with　thin　sections　of　which　the　ratio　h／bく1／20　we　can　admit　ln　wha重
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ヲ

fbllows　these　assumptions．　We　consider　a　plane　stress　state　and　we　neglect　the　in飾ence　of

transverse　shearing．　The　plates　considered　are　agreed　with　Kirchooff　hypothesis．　For癒e

homogenous　plates　and　ffom　the　theory　of　elasticity　the　stress－strain　relation　is　a　new　relation，

called　buckli且g　eq慧ation，　betwee簸重he　ef董b賞s　of　membrane　and毛he　la亀eral　distortion　makes　lt

possibIe重。　dete磁ne重he　lnitial　con丘g“傭on　ofthe　pIa毛e　when　it　buckie．

0簸eRαices，　in　the　application　on　plastic　b擁ckling　fbr　example，　that　cer亀ain　elements　have　a

｝ittle　infユuence　on　重he　cr重tical　load，　as　the　bo糠ndary　cond三tions．1建　重he　fb】㎜纏1ation　of癒e

problem，　a　considerable　profit　is　noted　on　the　size　of　the　problem，　and　th慧s　on　the　speed　of

calCUlationS．

3．Co韻。旦麗s亘。眼

Experimental　aRd　theoretical　analysis　detailed　in　this　work，　assure重hat：

Short　plate　iR　stainless　iron　meta1，（with　low　aspect　ra£io　r〈1）allow　compensating　slgn爺cant

compressive　loads，　befbre　buckling．　We　co撮d　shown　the　hmits　of　proportionall£y　of重he

respective　ra重ios　a／b　and　b／h　fbr　which　will　occur　a　buckling　in　the　plas毛ic　field，　wh量1e　giving

an　estimate　of　the　critical　load　with　our　analytical　approach　fbr　two　types　of

phenomenological　behavioral　laws，（」2：F）1aw　and（」2D）1aw．

Sigh重the　intrinsic　properties　of　the　s重ainless　iron　rnetal，　we　notice　that　fbr　p正ates　having　the

same　geometry（a，　b，　and　h）we　can　increase重heir　buckling　strength　to　uni－axial　or　biaxial

compression，　by　adopting　particular　suppor重s　on　the　unloaded　edges，（i鼠he　case　of顯i－axial

compression），　or　by　adopting　adequate　fac重orλ／h，（in　the　case　of　biaxiaBoading），　w宝£hλis

the　proportionalityねctor　of　load　and　h，　being　the　thic㎞ess　ofthe　plate．

With　through　the　relations　between　these　parameters，　we　can　optimize重he　geome宅ry　of　a

stainiess　iromnetal　panei　su切ec紀dねthe　elas給plastic　compressive　buckling，　whi正e　adopting

acompromise　between　the　geometrical　factors　and　those　ofload．

Finally　in　this　theoretical　and　experimental　analysis，　we　explored　the　pe面㎜ances　of飴re曲y

the　intrinsic　mechanical　properties　of　the　stainless　iron　metal　according　to　insta．bility　by

elastoplastic　buckling．　What　was　used　as　a　data　base　fbr　a　better　optimization　in　the餓ure　by

implementing　other　factors　of　great　importance，　in　the　optimization　phase　ofthese　structures，

as　well　as　metallurgical　factors，　such　as，　orie鍛tation　and　size　of勧e　grains　me重al　iR　the　matrix

ofstainless　iron　meta1　and　the　rate　ofwork　hardening　according　to　the　thic㎞ess．

Thus，　we　caH　choose　new　generation　of　stainless　iron　metahntended　especially　to　support

particular　loadings　of　buckhng　while　preserving　characters　of　resistances　and　sedentary，

offbred　by　these．

Reぼere翌ces：

［1］KK　Shukla，　Y．：Nath：analytical　solution　fbr　buckhng　and　pos重一buckling　of　lamlnated

plates．　htemational　Joumal　ofnon－1inear　Mechanics　2001．No・36，　pp．1097－1108．

［2］M（ガtaba　Azhah］，　Si照Hoshdar　and　Mark　Andrew　Bradfbrd：Intemational　joumal　fbr

numerical　method　in　engineering　2000．　N。48，　pp．583－593．

［31Kevin　D．　Muq）hy　and　David　Ferreira：intemational　Joumal　ofSollds　and　structures　2001．

No　38，　pp．3979－3994．

［4］R．Hi11，　a　general　theory　of　uniqueness　and　s毛ability　oぞelastic－plastic　solids．∫．　Mech，

Phys．　Solids　1958．　No　6　pp．236－249
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ANew　S懸r舳ceTre雛重醗e龍鋤by　P腿旦sedl　P貝繍s醗題N麗r量d【董駿9　節ゆr

　　　　　　　　C量亘ro】醗茸朋醗P置a監電ed塾A調匿s霊e甑量重直。　S愈我直盤且ess　S危ee昼

　　　　　　　　　P．Kuppusami，　A．Dasgupta　and　V．S．　Raghunathan

　　　　　　　　　　　　　　　　　Materials　Characterisation　Group

　　　　　　　　　　　　　Indira　Gandhi　Centre　for　A£omic　Research

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Kalpakkam－603102，　INDIA

丑。　亙醜rod胆。重藍。簸

Plasma　nitriding　has　become　a　power飼tech轟ique　over　other　methods　owing　to　several

advantages田．　This　techniq縫e　aHows　low　substra重e重emperature　trea重ment；it　produces　less

wa罫p隻ng　and　distor重ion　a難d　offers　incfeased　wear，　corrosio難and　fatig継e　resistance．　Recently

p豆asma　ni重rid量難g　of　chromium　p藍ated　type　316　stainless　stee茎s　has　gained　importance　as　it　offers

propefties　superior重。　ni｛fided　type　316　stai霊茎ess　steeH2】．　Chromium　nitride　has　been　recent韮y

fbund　apP豆ications　in£orging，　dlawi鍛g　etc　owi薮9重。　their　abrasive　resis重ance．　This　coating　is　a墨so

an　a至ternative　to　the　use　of　s重eUite　aHoys　for　hardfaci霊g　in　fast　reac重ors　because　of　enhanced

resistance　against　ga至ling　of　contacting　surfaces，　fretting　and　corrosion。　In　this　paper，　the　pu三sed

plas田a　ni重ridi韮g　behaviour　of　chτomium　pla重ed　type　316　stain韮ess　s重eel　is　iRvestigated．　We　have

used　pulsed　DC　source　to　niIride　the　samples　as　it　offers　a　very　fine　dosi難g　of　input　plasma

energy　i難to　the　work　load，　good　tempera重ure　uni乏ormity　on　the　work　piece　with　different

geoHletfies　and　homogeneous　trea重me就even　i益to　small　holes　and　slots．　The　paper　also　presents

case　dcpth，　hardness　and　the　activatio難　energy　for　the　diffusion　of　nitrogen　in　the　ni重ri（葦ed

chromium　plated　coatings　on　type　316　sta翻ess　s重eel．

2．E聯畷贈撫嚢
Type　316　Stainless　steel　samples　of　dime難sions　100mm　x　60mm　x　10mm　were　chromium　plated

at　M／s　P韮ate　Me重als　Pvt　Ltd．，　Chennai－600041．　The　coupo熱s　were　given　heat　treatme窟a芝about

510Kfof　3h重。　avoid　hydrogen　embri重tleme獄重problem．　The　coating　had　a　hardness　of　900HV　at

a韮oad　of　100g　prior　to　nitrid童ng．　Prior　to　p至asma　nitriding，　sp秘tter　cleaning　was　conducted　in　an

argon　atmosp血ere　a窒apressure　of　abou塾0．7　kPa　by　biasing重he　samp豆es　nega霊ive夏y（500V　pulsed

DC）at　a　temperatufe　of　523　K　for　2　hrs．　To　s重udy　the　nitriding　behaviour　of　the　chfomium　plated

stainless　steel　samples，　the　parameters　such　as　ni重rogen　to　hydrogen　ra重io，　nitfidi録g　tempera加re

a難dtime　were　varied．　The　flow　rates　of韮量trogen　and　hydrogen　were　monitored　using　mass　flow

co難trollers　and　the　temperat登re　was　co煎roUed　by　varyi丑g　the　du重y　cycle　and　he薮ce重he　io獄

curre煎at　constant　voltage．　An　auxiliary　heater　was　used　to　i難αease重he　sa恥ple　tempe妻ature　to

the　desired　set　values．　X－ray　diffract量on（XRD），　sca皿ing　e茎ectron　microscopy　and　microhardness

tester　were　used　to　characterize　the　nitrided　samples．

3。　Res羅麗s⑳聡d亘）亘sc灘ss蓋。口蓋

The　plasma　Pitriding　of癒e　samples　were　cal∫ied　o磁for　various　dulatio頚s　in出e重empelatロre

range　833－1273K　XRD　ana璽ysis　of　the　samples　indicated　the　presence　of　Cr2N　phase　in　the　Cr

matrix　at　low　substrate　temperatures．　The　in重ensity　of出e　Cr2N　diffraction　lines　was　found　to

increase　with　increase　in　the盤itriding　tempeτaturc．　The　hardness－depth　pτofiles　showed　a

uni£o㎜decrease　in　hardness　as　a　function　of　depth　f6r　the　samples　nitrided　at　923　K，45　h，

while　the　profi蔓es　have　a　sharp　valiation　at　the　inter£ace∬or　the　samp蓋es　nitrided　at　1173　K，3h．
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The　observed　case　depths，　haldness　a韮d　diffUsion　co－efficie霊重　of　nitrogen　i韮　chτornium　are

shown　in　tab星e　1．　Xt　is　noticed£rom　the　table　that　whe難重he　ni重riding　temperat瓢es　are蔓ess　than

973K，　the　case　depths　were　very　small　and　the　hardness　ob重a量鍛ed　were　less重ha難990　HV　and　a重

tempeτatures　more童hat　1073　K，重he茎e　was　a　considerab蓋e　increase　i難case　depth　and　ha罫dness

exceeding　1400HV．

丁陪観e且：Ex澄e擁膿e寵1塾夏Co嬢d頃重量。簸s　Us㊧《藍歓鍵醒出職盆醤蓋蝕嘔量｛璽三山。建Cr璽｝一二ed　Ty即㊧3蓋晦

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　s七山川下ess　s重ee豊s劉鵬夢難es

Tempera加re

@　　（K）

Time

ih）

Case　Depth

@　（酵m）

vickers

qardness

ﾌV）

　Diffusio鍛

@　　　Co－

?ｆ｛icie癬（m2／s）

833 20 5 550 1．25xユ0曹16

973 3 6 850 333x10’15

1073 3 15 1400 20．83x10幽15

1173 3 25 1650 57．87x10－15

1273 3 40 1850 148．15x10即15

Based　omhe　time　ohitriding（t）and　case　depth（X），出e　diffusion　co－efficients　of　nitrogcn（D）

were　ca璽culated　from　the　relation　X2廻2》Dt．　These　values　are　shown　in豊able1．　The　activation

energy　for　ni詑rogen　diffusion　in　chromi翼m　dete㎜ined　fτom　lnD　vefsus　1／Tplo重was　found　to

be　about　131．4　kJ／mole．　Previous玉y，　we　have　reported［31　the　ac重iva重io勲e籍ergy　of　69．4　k罫／mo簾e

£or　diff穏sion　of　nitrogen　in　the　nitrided　layer　of　type　316　austenitic　stainless　s室eeL至t　is　in重eresting

to　note重hat出e　ac重ivation　energy　for難itrogen　diffusion　in　chromium　plated　s輩ainless　steel　is

significantly　higher　than　that　of　a秘stenitic　stainless　s重ee蓋．　This　causes　a　significan重reduction　in

the　nitrided　layer　fo㎜ation　in　the　Cr　plated　stainless　steel　at　low　ni童罫idi益g　temperat田es．　It　is

釦孟her　suggested　tha曲e　rate　of　diffusio曲as　been　restricted　due　to　the£o㎜a重io鶏of　hard

impervious　Cr2N　phasc　at　the　su㎡ace　of　theαpla重ing．

唱。　　CO聡C置騒S蓋0獺S

The　process　coRdiUons　for　plasma　nitriding　ofα一plated　stainless　s重eel　were　investigated　as　a

負1nction　of　nitriding　temperature　and　time．　The　resul重s　indicated　a　very　sma至茎ni重rided韮ayef

thic㎞ess　at　temperature　less　than　973K　and　it　i6　found　to　be　sig掘cant　at　temperatufes　more

than　1073K．　The　formation　of　hard　Cr2N　phase　was　fou難d沁　restrict　the　diffusio韮fates　o蚕

nitrogen　in　Cr－P嚢ated　austenitic　stainlcss　stee韮．
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S膿r臨ceA盟繍豊ys量s⑪fC⑪r賭⑪§曇⑪醜1

Hugh　S．　Isaacs

　　　Materials　Science　Division

Broo㎞aven　National　Laboratory

　　　　Upton，　NY　11973，　USA

In　si｛u　techniques　fo1’the　study　of　corroslon　have　many　advantages，　The　m勾。蓋・advantage　is　a

direct　correlation　when　a　controllable　va1うable　is　changed　such　the　potentia至or　add量tlon　of　an

inhibitor。　There　are　various　techniques　available．　Many　are　electrochemlca1，　such　as　polarization

resistance　or　impedance　measureme貸ts．　Others　may　employ　scanning　of　the　surface．　These

again　rnay　be　electrochemically　related　such　as　current　density　mapplng　with　a　reference　probe　or

avibrating　electrode，　sulずace　impedance　mapping，　potential　mapping　using　a　Kelvin　probe

technlque　o濫喝the　more　recent　atomic　force董nicroscope　and　scanning　tunneling　mlcroscope　that

tha宅can　give　down　to　a　atomic　scale　morphology　of　the　surface．　However，　many　corrosion

problems　require　a　relatively　large　dimensional　scale　of　the　order　of　centimeters　or　larger．

One　approach　for　a負alysis　of　these　iarger　areas　is　visual　observation　of　the　surfaces．　This　may　be

done　by　direct　observation　of　the　corrosion　taking　place　or　with山e　use　of　indicators　to　lntenslfy

changes　in　the　eIectrolyte．　Indeed，　metaUography　and　photography　has　been　used　extensively．

With　the　development　of　modem　video　techniques　other　vlsual　approaches　have　become　easier　to

apply．　Frorn　a　study　of　video　methods　it　was　found　that　changes　are　difficωt　for搬e　human　eye⑩

monitor，　but　ifthe　visual　changes　are　speeded　up　then　the　changes　become　obvious．　Examples　of

these　applications　wlll　be　presented　and　discussed．

The　use　of　indicators　to　identify　corrosion　was　developed　in　the　l　920’sby　Evans　to　monitor　the

corrosion　of　iron．　Gels　wlth　indicators　have　a．lso　fo脇d装se．　The　additions　of　a　broad　ra．nge　pH

indicator　to　solutions，　used　in　corrosion　expe1『iments，　emphasize　the　changes　in　the　pH　around　the

anode　and　cathode　and　can　be　used　to　Iocated　and　monitor　where　these　process　are　taking　place．

The　low　pH　is　a　resωt　of　a　hydrolysis　reaction　of　dlssolved　metal　io燕s

M1＋＋mH20＝M（OH）m（「レml＋＋m｝1＋

The　stabHity　constants　for　this　reaction　are　important　in　determining　the　pH．　Thus　a　much　lower

pl一｛is　seen　for　sta量nless　steel　because　of　the　higher　stability　constant　of　Cr（OIヨ【）2＋than　that　of　iron

Fe（OH）＋Zn（OH）＋is　the　Ieast　stable　of　these　cations　and　the　location　of　the　anodlc　site　is　thus

more　difficult　to　monito豆◎．　The　high　pH　at　the　cathode　results　frorn　the　reduction　of　dissolved

oxygen　by　the　reaction

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　O2＋2H20÷4e　＝　40H

The　amount　of　convection　that　takes　place　in　aqueous　solutions　has　been　seen　to　be　surprisingly

high．　These　convection　currents　can，　however，　be　an　important　factor　as　to　how　or　if，　corrosion

takes　place。　As　wlll　be　shown，　convection　may　inhibit　or　alter　the　progress　of　corroslon．　This

occ田脅s　even　when　only　thin　layers　of　about　2mm　of　solution　are　used．　The　use　of　viscous

solutions，　for　example　by　the　use　of　sucrose，　helps　to　reduce　the　convection，　but　convection　can
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stimnterfe1’e　with　the　location　of　anodic　and　cathodic　sites．　Gels　overcome　this　difficulty．　It

should　be　emphasized　that　the　use　of　these　different　types　of　electrolytes　may　interfere　with　the

experiment．　This　has　been　found　when　dilute　electrolytes　have　been　used　e．g。　the　w｛de　range

indicator　was　found　to　inhibit　the　corrosion　of　iron　when　added　to　mMolar　solutions　of　chloride

or　sωfate．　In　experiments　wlth　higher　salt　concentrations，翫tle　interference　has　been　found．

Aseries　of　experlments　wlll　be　presented　to　ernphasize　the　use　of　accelerated　video　experlments

in　the　analysis　and　tmderstn（玉ing　of　pitting　and　crev｛ce　corrosion　of　iron　and　stainless　steels．　The

experiments　on　iron　have　shown　that　the　early　stages　of　the　format｛on　of　crevices　behave　in　an

unexpected　manner　because　of　the　sensitivity　of　iron　to　pH　changes．　It　was　found　tha重corrosion

重nitiates　preferentiaily　at　comers　and　not　within　crevices　because　of　pH　changes　within由e

crevice　increase　rather　than　decrease　as　is　generally　expected．　The（ievelopment　of　corrosion　at

corners　was　found重。　be　high】y　dependent　on　convection．　Spreadlng　of　crevice　corroslon　w21s

prevented　or　repressed　when　natural　convectio貧currents　were　high　enough　to　prevent　migratlon

of　a　low　pH　solution　from　corroding　regions．

The　effect　of　concentrated　solutions　build－up　on　subsequent　corrosion　of　stainless　steels　has　beell

studied　using　video　techniques．　With　stainless　steels　a　corrosion　behavior　slmilar　to　that　of　iron

has　been　observed　when　test　so玉utions　becorne　very　aggressive。　The　spread　of　active　areas　of

corrosion　within　crevices　has　been　studied．　From　the　growth　behavior　of　the　active　area　it　was

concluded　that　processes　was　dependent　on　a　critical　concentration　of　dissolved　dissolution

products　that　leads　to　undermining　or　breakdown　of　the　passive　film．
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Novel　Methods　of　Detecting　Non－Homogeneity　in　Surface　Films

　　　　　　　　　　　　　　　　　M．Seo　and　K．　Fushimi

Graduate　School　of　Engineering，　Hokkaido　University，　Japan

1。　　亘顯鳶rod腿C纐。賦

Some　nuctua重ions　in　enviro㎜en重al飴ctors　such　as　solution　pH，　electrolyte　concen重ra重ion，　and

elec重ric　field　as　weU　as　material　fac重ors　provide　non－homogeneity　in　s臆rface・films　fb㎜ed　on

重he　substrate　materials．　Sever＆l　me重hods，　e．g。，　scanning　electrochemical　microscopy（SECM），

rnicro．ellipsometry，　micro－Raman　spectroscopy　and　micro－droplet　method，　have　been

developed　fbr　detecting　non－homogeneity　in　surface　f玉1ms．　These　rnethods　have　not　a　high

reSOlutiOn　in　a重OmiC　Or　mOleCUIar　level　SUCh　aS　SCanning　tunnel　miCτOSCOpy　Or　atOmiC　fbrCe

nlicroscopy　bu重are　powerfUI　fbr　detec宅ing　non－homogeneity　iB　a　mezzo－scoplc　level　which　is

importa難t負）r　better　unders毛anding　ofpit重ing　corrosion。

In　this　paper，重he　principle　of　SECM　which　is　capable　of　detecting　the　lateral　dis亀ribution　of

e董ectrochemical　reactivity　oa　surface　f三1ms　is　described　and　the　results　obtained　by　apPlication

of　SECM重。　aqueous　corrosion　systems　are　introduced　and　disc韓ssed．

2．　S毘CM
In　SECM，　a　micro－dlsk　electrode　is　employed　as　a

probe　　fbr　detecting　　the　　lateral　distributioH　　of

electrochemical　reactivity　on　surface　f難ms．　The

SECM　probe　is　scanned　above　the　specimen　sur血ce

to　image　the　surface　elec重roche膿ical　reaction　as

shown　in　Fig．1．　The　detai韮s　of　the　principle　and

theory　were　repo1嘘ed　by　Bard　eI　aL［1－5】．

3。　No趨一鹸0㎜0薯¢簸¢長野0ぼ霞盆SS豊ve簸髭㎜負｝r職ed　O賦認

群0且ycrys総蛙昼量膿e亜rO盤e藍¢C艀0磁¢

Pitting　corrosion　s毛arts　when　passive　film　is　locally

broken　down　and重he　repair　is　not　su箭cient．　For

bet重er　un（玉erstand重ng　　of　pitting　　corrosion，　it　is

importaRt　to　investigate　non－homogeneity　of　passive

飢m　since　the　local　breakdown　would　initiate
prefbrentially　a宅the　th三nnest　or　重he　rnost　defbctive

part　of　the　pass圭ve　film．　Fushimi　et　a1．　have　apPlied

SECM　to　investigate　non－homogenei重y　of　passive

創mfb㎜ed　on　a　polycrystalline　lron　electrode［6，7］．

P
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Schematic　diagram　of
SECM　appara重us．

The　redox　current　of　Fe（CN）63葡／4”負owed　through　the　SECM　probe　electrode　depended　on　the

dis重ance　betweea　the　probe　and　lron　electrodes　and　the　thic㎞ess　of　passive負lm．　The　probe

current　image　obtained　by　scanning　probe　electrode　with　a　consta撮distance　gave　the

thickness　distribution　ofpassive　film　on　a　polycrys宅alline　iron　elec宅rode．夏t　was　fbund　that　the

thicker　f三lm　was　covered　on　the　grain　orie貧ted重。｛100｝as　compared　with　other　grains

oriented重σ｛：110｝and｛111｝．

屠．　］L量｛亙朋亘｛丑輔p甑我se亘0恥g聰口重0長聡“腿Cε藍OC盆詠め騰認駄｛登OW簸of夢認SS長ve簸亙醗0盟亘rO簸

SECM　can　be　employed　not　only　fbr　imaging　the　la重eral　distribution　of　surface

elec毛rochemicaheactivity　bu重also　fbr　inducing　a　certain　surface　electrochemical　reaction

locally．1重is　well㎞own　tha曲e　local　breakdo職of　passive翅m　on　iron　is　induced　in
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Fig．2　Feedback　mode　SECM　images　of　magnetite　and　platinum　electrodes　measured　in

pH　8．4，0．03　M　K4Fe（CN）6　solution　without（le負）and　after（right）cathodic　polarization　of

magnetite　electrode　at　lμA　cm－2　fbr　20　min　in　pH　3．3　Na2SO4　solution．　The　magnetite　and

platinum　electrodes　were　embedded　in　epoxy　resin．　Scanning　platinum　probe　electrode

with　a　diameter　of　l　Oμm　was　polarized　at　1．2　V（SHE）fbr　the　SECM　imaging．

solutions　containing　chloride　ions．　When　a　silver　microelectrode　covered　with　silver　chloride

was　used　as　a　probe　electrode　and　polarized　cathodically，　chloride　ions　can　be　generated

locally，　i．e．，　operated　as　an　ion　gun．　Chloride　ions　generated　f士om　the　ion　gun　are　localized

above　the　passive　film　on　iron　to　induce　local　breakdown　of　the　film［8］．　The　induction　period

fbr　the　local　breakdown　showed　the　dependence　on且lm　thic㎞ess　and　aging　time［9］．　The

mechanism　of　local　breakdown　leading　to　pit　growth　will　be　discussed　in　detail．

5．1n－situ　e亘ectrochemical　monitoring　and　sensing

The　SECM　probe　electrode　is　also　effbctive　fbr　detecting　reaction　products　fヒom　specimen

surface　in　solutions．　Ferrous　and　fbrric　ions　could　be　detected　during　anodic　polarization　of

iron　electrode［10］．　It　was　fbund　that　the　active　dissolution　rate　depends　on　the　substrate　grain

orientation．　Fu曲e㎜ore，　SECM　was　applied　to　analyze　the　galvanic　corrosion　when

magnetite　was　in　contact　with　carbon　steel［11］．　Hydrogen　evolved　f士om　magnetite　could　be

detected　during　cathodic　polarization　of　magnetite　electrode．　The　current　efficiency　of　50％

fbr　hydrogen　evolution　on　magnetite　electrode　was　estimated　f士om　comparison　with　the

hydrogen　evolution　on　platinum　electrode．　It　was　fbund　that　cathodic　polarization　of

magnetite　electrode　also　leads　to　change　in　oxidation　state　of　iron　to　metallic．　This　alteration

increased　the　surface　conductivity　of　magnetite　as　shown　in　Fig．2．
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In－situ，　Nanoscopic　Measurements　ofAtmospheric　Corrosion　of　Steels
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H．Masuda

　　　　　　　　　Corrosion　Resistant　Material　Research　Group，　MMS，　Japaa

ヨ．　耳簸重ガod腿C重藍0魏

One　of　the　b199est　problems　when　we　use　stalllless　steels　1ユear　seashore　enviromnents　is　the

vislble　rust　fbrmation　by　sea　sal亀particles．　lt　is　colnmonly　said　that　crltlcal　amoしmt　ofattached

sea　salt　particles　exists　fbr　the　visible　rust　fbrn儀ation［1］．　To　study　the　lnechanis重n　of　visible

rust　fbrmation，　MgCI2　drople重s　with　dlf飴ren£concentrations　were　attached　on重he　staiRless

steel　and　the　rust　f6rmation　was　studied　by　uslng　a　super　Kelvin負）rce　microscope（SKFM）

whlch　we　have　developed　recently［2】，　a　color　laser　microscope　and　EDX　image　mapping。

2．Experime漁亙Pギoced腿re
I負SKFM，　the　scanning　device　fbr　X－Y　direction　is　used　an　accurate　X－Y　stage。　The

maxirnum　scanning　area　ls　limited　to　l　X　I　cm．　The　mlnimum　step　ofthe　X－Y　stage　is　O．1μm．

The　tip　used　fbr　SKFM　measurement　was　the　conductlve　gold－coated　Si　tlp　with　the　resonant

貸equency　of　around　25　kHz．　The　SKFM　image　was　taken　every　I　hour　or　2　hours　wlth　data

points　of　256　x　256．　The　test　speclmens　used　were　SUS304　and　SUS430　stainless　steel　and

were　dry－pollshed　up重00．3μm　roughness．　Drople重s　of　O．025－1％MgC12　with　diameter　of

O．3－0．8mm　were　attached　on　the　specimen，　then　they　were　kept　under　the　consta疽

temperature（297　K）and　tl｝e　relative　humidity　ra目ge　of40　to　60％．　Beside　SKFM　observation，

EDX　analysis　and　the　color　laser　microscope　observation　were　also　done．

3．　Res腰曇t箆簸d　D孟SC題ssio期

Figure　l　show　the　SKFM　image　of　SUS304　stainless　steel　with　attachh｝g　O．025％Mgα2．　The

equivalent　sallnity　ls　estimated　O．3　rng／dm2．　The　po重ential　of　the　part　where　the　droplet　of

Mgα2　was　attached　was　about　l　20　mV　Inore　negative　than　that　of　dry－polished　part　on　the

average　a重｝d　the　potential　of　the　part　where　the　corrosion　proceeds　was　abou目20mV　more

negative　than　that　of　the　part　where　tlle　droplet　of　MgC12　was　at重ached．　However，　after　B

hours　corrosion　stopped　and　the　po重e航ial　of　tl、e　part　where　the　corrosion　proceeded　befbre

had　become　about　l　OOmV　more　posltlve　than　tl儀at　of重he　part　where　the　droplet　of　MgC12　was

attached　and　the　potentlal　of　the　part　where　the　drople生of　Mgα2　was　attached　was　about　80

mV　more　negative　than　that　of　dry－pollshed　part　on重he　average（Flg．1（b））．　The　corrosion

inltlated　other　part　af㌃er　20　hours（Fig．1（c））．　Thus　corrosion　proceeds　with　repeating　initiation

and　extinctio貧of　pitting　type　of　corrosion。　The　corrosion　product　of　20μm　diameter　or　less

was　observed　several　parts　108　hours　after　the　s重a1すof　the　test　by　an　optlcal　mlcroscope，　but

no　corrosion（田st）was　observed　by　the　visual　observation．

Flg．2show　the　SKFM　image　of　SUS304　stainless　steel　wlth　attachlng　O．1％MgC12．　The
equlvalent　salinity　is　estimated　LO　mg／dm2．　The　potential　of　the　part　where　the　droplet　of

Mgα2　was　attached　was　about　20　mV　more　negative　than　that　of　dry－polished　part　on　the

average　at　the　beglnnlng（Fig．2（a））．　The　potential　of　the　part　where　the　droplet　of　MgC12　was

attached，　however，　became　more　negative　wlth　tilne．　The　potentlal　d榔ere貧ce　between　the　part

where　the　droplet　of　MgC12　was　attached　aRd　tlle　dry－polished　par山ecame　O．9V　at　maximum

14・賎ours　after　the　droplets　had　been　a｛tached（Fig．2（b））．　The　macro　anode　and　cathode　site

were　detected　at　corroding　part．　The　increase　ofthe　height　of　corrosion　product　indicates　the

progress　of　corrosio目窪．　The　optical　microscope　observation　shows　that　liquld　of　brown　color

existed　at　the　corrodilユg　parむEDX　analysis　showed重he　enrichment　of　chloride　ion　and　the

Iack　of　rnagnesium　ion　near　corroding　Part．　Since　oxide　was　partly　observed　at　col’rodlng　Part，

the　corrosion　product　was　composed　wlth　the　rnixture　of　rust　and　liquid　of　metal　chloride．

MnS　lnclusion　was　detected　inside　the　droplet，　but　was　not　detected　at　corroding　part．

Shinohara　reported　very　interesting　resulおaboしlt　the　relation　between　the　visible　rust
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飴㎜ation　and　the　equivalent　salinity．　That　is，　the　critical　equivalent　salinity　exists　fbr　the

growth　of　rust　up　to　the　visual　siz6．　The　critical　equivalent　salinity　is　reported　about　O．4

mg／dm2　fbr　SUS304　stainless　steel．　Our　experimental　result　shows　that　no　visible　rust　was

fbund　when　equivalent　salinity　is　Iow　and　that　visible　rust　was　fbund　when　the　equivalent

salinity　is　above　O．4　mg／dm2．　When　MgC121iquid　layer　is　thin，　oxygen　can　be　supplied　to　the

specimen　sur魚ce　fヒom　the　air　because　the　di飾sion　layer　in　the　liquid　isthin．　While　when　the

liquid　layer　is　thick，　oxygen　can　not　be　supplied　to　the　specimen　surface　f『om　the　aiL　This

may　be　the　reason　that　no　rust　was飼㎜ed　at　corroding　part　and　that　the　tarnished　area　is

produced　by　the　oxidation　of　Fe2＋ion　diffUsed　fヤom　the　corroding　part　when　the　liquid　layer

was　thick．

4．Conclusion
In－situ　observation　of　corrosion　initiated　ffom　a　small　droplet　of　MgC12　solution　was　done

under　low　relative　humidity　condition　by　Super　Kelvin　fbrce　microscope（SKFM．　The　results

show　that　the　corrosion　morphology　can　be　divided　into　2　types．1．　Corrosion　progressed

inside　of　specimen　with　corrosion　product　when　the　liquid　Iayer　of　MgC12　was　thin．2．

Corrosion　progressed　inside　of　specimen　without　corrosion　product　when　the　liquid　layer　of

MgC12　was　thick．
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　New　experl㎜e臨膿且我ppro我。㎞

to　e離員㎜説e重㎞e員OC認自認聡od量C　C闘rre蝕酋from曲㊧correspO醜d量賊霧

po重《｝1離醜昼齢認蝕s豊e総電s　m㊨盆§盟red眼醜der⑪pe賊一d置。闘雛co灘d蓋t蓋。魏s

H．houe，　Y．　Tanaka，　and　Y．　Maeda

College　of　Engineering，　Osaka　Prefbcture　University，　Japan

豆．日賦匙rod腿ct曇0塾

Aprepitti簸g　eve搬，　the　nucleation　and重he　repassiva重io難of　a　metastable　pi重，　is　co簸sldered　to

resulting　i簸apo重e織tial　transient．　In　the　oxidizing　e簸vironments，　the　transie鍛t　has　a　wavefbr膿

重hat罫apidly　drops　to　the　less　noble　potential　and　then　slowly　recovers：the　RI）一type　tra熱sient．

This　type　oftransie葺t　is　commonly　regarded　as　being　brought　by　a　change　ln　the　local　a難odic

current　during　the　prepltting　event；however，　the　quantitative　relation　be生ween癒em　is　s重ill

controversia1［1，2］．　To　tackle　this　subject，　we　developed　an　experimental　technique宅。　estlma£e

the　fbrm　of　the　local　anodic　current　in　an　open－circuit　condit童on　倉om　the　corresponding

po重ential　transient　measured　in　the　same　conditlon［3］．　We　ca11　this　technlque　the　Reverse

Potential　Sett気ng（RPS）rnethod．　Inoue　and　others　had　apPlied　the　RPS　method　to　the　analysis　of

the　potential　transients　of　the　Type－304　s亀ain玉ess　steel　in　a　chloride　solution，　and　shown　the

electro貧s　produced　by　the　loca玉anodic　dissolution　were　solely　used　fbr　the　discharge　of　the

i畿erface　capaclty　ofthe　specimen，　not　fbr　the　electrochemical　cathodlc　reaction　on　that［3］．

Imhis　study，　the　potential　transients　of　pure－iron　in　a　chlorlde　solutio簸were　analyzed　by　using

the　RPS　me重hod．

2．Reverse　Pot㈱tial　Sett蓋獣9（Rps）㎜e伽d

In　this　me重hod，　as　shown　in　Fig．1，　the　potential　transients

measured　in　a益open－clrcuit　conditio簸were　reversely　set

to　the　specimen　u捻der　the　same　condition　through　a

potentiostat．　In　the　solut董ons　of乞he　higher　co！1ductiv姓y，

the　electrolysis　currents　produce（至by　this　poten重量a至sett童τ19

were　regarded　as　the　equivalent　to　the　local　anodic

currents　tha重had　brough重the　potent至al　trans量ents　in　the

open－circuit　condition．

A／D　Converte「

↓

1

Observed
S三gna王

1）／A　CODv¢rter

3．Exper藍me鍛重a董藍）建oced掴re

P葺re，iron（＞99．99％）was　used　fbr　the　material　of　the

speci鵬e無．　It　was行nished　with　alumi鍛um　powders，　and

重hen　ultrasonlcal韮y　cleaned　in　ace宅one．　The　st1rface　of　it

was　covered　wl重h　a　se昂lant　leavl琵g　the　25ml笠20f　the

exposure　area．　A　O．2M　NaCI　solution　including　200ppm

NaNO2　was　employed　fbr　the　test　solution．　Ope鍛一circuit

Potcntiostat

Fig．1Conceptual　illus鍾ation　of　the

　　　　RPS　method

potential　of施e　specirnen　was　measured　every　O．5swith　an　Ag／AgCI　refヒrence　elec重rode　a簸d　a

digita1－voltme重er，　at　the　ambient　temperature．　The　reproduced　potential　da重a　a愈10ms　interval

through　a　DIA　converter　with　a　25辞V　resolution　were　used　fbr　the　reverse　pote藤al　setting．　The

po重en重lal　data　at　10ms　intervals　were　determined　by　linear　lnterpolation　of　the　data　measured

O．5s　in重ervals．　The　potentia1重ransie簸t　reproduced　like　this　was　set　to　the　specl撮en　through　a
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digital　potentiostat；the　electrode　pote旦tial　a簸d　the　elec宅rolysis　current　output　were　registered

simultaneously　at　O．5s　interval　using　multi－channel　AID　converter　w油12－bit　resolutlon．

曝。Res甑置重S我聡d　d隻SC腿SS豊0醜S

Three　typical　results　obtained　by　the　RPS搬ethod　are　shown　i敷Flg．2一（A），（B），　and（C）．　The

負ne　li登es　in　the　upper　part　of　each　figure　show　the　fbrm　ofthe　pote簸tiai　transients　used　fbr　the

setting，　and　the　bold　lines　i難the　figures　display　the　changing　rate（△E／△t）ofthem．　The　li痕es　in

宅he　lower　part　are　changes　in　the　electrolys量s　currents，　which　are　considered　equivale薮t　to　the

local　anodic　currents　in　the　open－circult　co簸dition．　The　chaln　llnes　omhe　middle　ofthe　f三gures

ind童cate　the　time　that　the△E／△t　reached　to　zero．「

In　these　figures，　the　currents　reach　the　peaks　when　the△E／△t　reached　to　the　maxl拠um　rates．

This　suggests　that　the　electrons　produced　by　a　local　anodic　dissolution　were　consumed　by　the

discharge　ofthe　interface　capacity　ofthe　specimen（簸。簸一faradlc　reactlon）．　However，　even　in　the

Potential　recovering　stage；after　the　period　d量vided董）y　the　chain　lines，毛he　positive　curre簸重s　are

s翻existing　in　a　certain　period，　and　the　intensity　ofthe　currents　at　the　ti鵬e　when　the　pote搬ia｝s

reach　the　Emi。S　are　i簸creased　with　the　amplitUde　ofthe　tranSients（Eo－Emi。．）Thls　meanS　that　the

electroas　produced　by　the　anodic　dlssolution　were　also　consumed　by　the　electrochemical

cathod圭。　reactions（faradic　reac娠on）．

From　these　results，　in　the　case　of　pure－iron　in　the　chloride　solutio貧，　it　was　considered　that　the

counter－reaction　of　the　Iocal　anodic　dissolution　was　brought　by　both　the　non－faradic　and　the

faradic　reaction，　though　in　the　case　of　stainless　stee董，　the　f～）rmer　reaction　had　solely　dorn三nated
i
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1力3∫魏observation　of　pitting　of　stain．less　steel　by　SR－XAFS

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　M．Kimura1＊，　M．：Kaneko2　and　T．Suzukil

lAdv　Tech．　Res．　Labs．，　2S亡eel　Res．：Labs．，　Nippon　Steel　Corporation，　Japan

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＊Rimura＠re．難SC．cojp

豆．　夏顛裏罫Od観C重髭0甑

　　　In　envlro葺瓢en£s　containing　appreciable　co簸ce益重ra重lons　of　Cr　or　Br『，　in　which　stainless

steels　remain　essen£ially　passlve，重hey　tend　to　corfode　aI　specific　areas　a難d　to　fbrm　deep　pits．

This　ls　called　pl娠簸g　and　is　a麦brm　of　localized　corrosive　attack重hat　produces　pits．　It　is　very

importa磁to　observe　the　sta重e　and　concentratio葺of　metal　and　chlorlde　ions　under　various

cond麹ions（pH，　potential，　te螢perature，＿etc．）in　a薙a（蓬ueous　environrne鍛重£o　u盤derstand　pitting

behavlor　of　stal簸less　steel．　Xイay　absorption　and舳orescence　techniq疑es　have　been　applied　to

加5吻che盤is重ry　studies　of　locallzed　corrosio難．　However，　because　of　experimental
dif口cul重les，癒ere　have　been　fbw　reports　on　direct　observation　of　stmc搬res　of　ions　inside　pits．

　　　In　thls　study，　we　have　trled　to　develop　an∫η5吻observatlo難重ech簸lque　by　XAFS（X－ray

Absorptlon　Fine　Structures）measurements　conducted　on　a　speclal　electroche繍cal　ce猛to

elucldate　pittlng：measure　a　change　of　concentration　and　coordlnation　states　of　dlssolved

me重al　io勲s　and　aggressive　a難lo総s　near　the　solution／steel　interface．

2．Expe翻le漁鼠
　！力5吻observation　tech籍lques　using　XAFS　have　been　new豆y　developed田．　Figure　l

shows　schematic　d量agram　gf　the　electrochemical　cell　fbr　l簸sl£u　XAFS　measure磁ents．　A

10mm　wldth　x　30mln　length　x　O。hnα｝掘ckness　sheet　of　Fe48％Cr－12％：Nl－2％Mo　alloy

sandwiched　by　Kapto熱薮h簸s　with　epoxy　glue　was　attached　plas£ic　reservoir　above　co癬alned

lM　LiBr　solution．　A　pote益tial　of　the　s£eel　was　controlled　by　a　potentiosta£aω．8V　vs

Ag／AgCl　refbrence　elec£rode　to　corrode　entire　cross－section　of　the　sample　unifbrmly．　Afしer

dissolvlng　a｛bw　mm　depths，　XA：FS　measurements　were　carried　out．　All　XAFS　spectra　were

measured　by毛rans組lssion　geometry　shown　in　Fig．1．　Bea田size　was　O．1mm　he量gh毛x10！捻m

width．　The　elec£rochemical　cell
。賃。、h，d　wlth。、t、g・m・vi・g　X－Y－Z　　　　肥．cE
direction　by　a　stepP董薮g　motor　was　　　　　　　　　　　　　　　i
　　　　　　　　　　　　　　　　　　・　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　…　　　　　　　Solution
moved　along　Z　direc£10n　to　carry　ou£

XAFS　measuremen重f｝om　dissolvl益g

lnterfaceぬ£he　bu璽k　solution。　XAFS

measurements　were　also　carrled　out

fbr　LiBr，　LiCI　solutions，　and　solutions

and　powders　of　chromium　chlorides，

bromides，　oxides，　hydrox量des　as

refbrences，　　　　闘S　rneasure瓶ents

were　perfbrmed　at　beam　lines　BL－12C

［2］　at　the　Photo登　：Factory，　KEK，

Tsukuba，∫apa簸．

drz、

Liq／So1．一inter魚ce

綴目

　ゴロリロ　り　ヒコリリロロ

讃i：

KaDton　Fi互n1

X－rav　beam

　　　　　　　　診

。” n1δ㎜

Stainiess　SheetでV鴨、

Fig．1Schematic　illustra重ion　of　elec£r◎一chemical

　　　　　　　　ce難fbr加3’如XAF　S瓢easurements．

3．　Res題髭s＆蒸）養sc腿ss貢。甑

　　　Io鐵concentrations　in重he　pit　were癒ves重lga重ed　by加5〃〃搬easurements　of　absorption　at

the　edges．　Fig．2　shows　concentra重lon　of　io難s　depe難ds　on　the　dis毛a簸ce　4ωfbr　chromium　and

bro搬ide　ions　inside£he　artificial　crevlce．　It呈s　see益£hat　the　cor｝ce塁trations　of　Cr　and　Br　are

linearly　dependent　o償he　distance　4ω，　sugges掘g　the　dissolutlon　ra重e　can　be　de重ermined　by

dif愁sio簸of　ions．　Bromlde　ions　shows　hlgher　conce嬢ration　than　expected　based　on　the

難near　depe鍛de益ce（Fig．2），　whlch　may　be　caused　by　of　lower　dlffhsion　coe鎧cient［31。
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　　　　Figure　3　shows重he　Fourier　transfbrms　of　Cr－and　Br．edge　spectra　of～η　31敵

measurernents．　Cr－edge　spectra　fbr　all　4ωshow　peaks　almost　all　at　the　sa顯e　position

arouad　O．20難滋and　the　coordl鍛ation　number　is　abo疑t　5－6．　The　distance　is　located　between
　　　　　　　　　　　　　フ

the　Cr－Br　distance　of　CrBr3　and　the　Cr－O　dista痕ce　of　Cr（OH）3．　1鍛co滋rast　wlth　this，　Br－edge

spectra　diffbr　as　4伺diffbrs；the　peak　shifしs　toward　a　larger　o鍛e　as　the　distanceゴ②increases．

This　shi負may　result　ffom主he　change　in　coordina重ion　of　Br　　The　curve　fitting　of癒e

spectR職a£4幻＝0．20mm　showed　a∫es嘘fbr　the撚odel　where　Br　is　coordl鍛a亡ed　by　Cr　a益d　O

better重han　that　where　Br　ls　coordinated　sl搬ply　by　O．　But　the　curve長t重i簸g負）r　4ω；3．50搬搬

showed　that　Br　is　coordi轟ated　simply　by　O．

　　　These　resu1重s　s程gges£that　the　Cr3牽ion三s　coordinated　by　OH：and　H：20三n　the　pit　and　that

some　of　the　ligands　are　exchanged　by　Br’especially　near　the　interface，　which　are　clearly　seen

by　Br－edge　spectra．　These　facts量益d孟cate　the　fbrmla重至on　of　CrBr3　sal£！1ear癒e　l磁erface　a穐d

that　hydro－bromo　complex　might　be｛br斑ed　neaf　the　interface　leadl鍛g　to玉ower　pH重han宅ha重

calculated　by　simple　hydrolysis　reactio難ofme重a韮salts，
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曝。　Co魍。且翌s養。聴

　　　Anovel　technique　in　corrosion　science　has　been　developed，　and　success癒Uy　show難癒鍍

the　concentration　gradien重and　the　change　in　the　str秘cture　of量。鍛s宝簸s圭de　a　pit　are　a　fhnc毛ion　of

the　distance倉orn　the　interface．　Li簸ear　dependence　of　concentration　was　observed．

Coordiaatlo簸state　of　bromide　lon　at　the　i撹erface　was　diffbrent　ffom撫a重of　b縫lk　sol厩lo簸
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　フ

which露gh重correla重e　with｛brma重lon　of　hydro－bro燃。－complex　at重he　i滋erface．
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　　Ra：man　Spectroscopy　fヒ）r　Coπosion　Products　Formed　on　Zinc　and

　　　　　　　　Zinc　Coated　SteeIs　in　Humまd　A廿wi重h　NaαParticles

　　　　　　　　　　　　　　Toshiaki　Ohts磁a　and　Masaru　Ma重suda

Graduate　S　chool　ofEngineering，　Hokkaido　Universi重y，　S　apporo，　Japan

L亙魏ro縄観C毬眞0顯

Zinc－coated　steel　has　widely　been　used　as　the　high　corrosion－resistive　materials　fbτcar　a獄d

construction、　In　these　apPlications，　the　atmospheric　corrosion　is　of　considerable重mpor壌nce．

The　corrosion　products　produced　in　atmospheric　enviro㎜ent　were　investigated　by　various

ex－situ　or　i簸一situ　me癒ods。　The　products　were　identif五ed　to　ZnO，　Zn（OH）2，［Zn（OH）2］4Zn（α）2

（zinc　hydroxy　chloride　or　simonkollite），　and　［Zn（OH）2】3［Zn（CO3）】2（hydrozincide），　and　the

composition　of　the　products　greatly　depends　on　the　enviro㎜e酬condition、

In　order　to　survey　the　corrosion　process　and　mechanism　of　zinc，　the　in．situ　techn重ques　are

desirable　fbr　the　measurement　of　the　corrosion　products．　In－situ　in行aイed　ref玉ection　absorption

spectroscopy（IRRAS）was　app韮ied　fbr重he　measurements　of　corrosめn　products　of　zinc　with

NaCI　precipitate　in　humid　atmosphere　conta沁lng　CO2，［1．2】Raman　spectroscopy　is　also

available　fbr　the　in－si宅u　measurement．　Raman　spectra　of　the　corrosion　products　on　zinc　in

aqueous　and　at雛ospheric　e11viro㎜ents　have　been　repor毛ed　by　various　authors．［3－6］．　In　this

paper　transient　of　the　corrosion　products　is　exam重ned　by　in－situ　Raman　spectroscopy　during

重he　atmospherlc　co！Tosion　of　zinc　with　Naαprecipitate．　It　has　been　fb㎜d　that　humidity

豆argely　inf正ue豆ces　the　corrosion　products，

2．氾脚er蓋願e醐員

The　optical　coπosion　cell　was　made　of　cylindrical　glass，　in　which夏aser　ligh亡of　514．5　nm

wavelength丘om　Ar　ion　laser　at　about　100　mW　was　inclde鍛t　to　zinc　plate　and　Raman

sca賃ering　light　ffom　surface　of　the　z重nc　plate　was　co恥cted重n　the　direction　normal　to　the

lncident　light．　Ar宅if玉cial　air（79％02　and　21％N2）containing　a　given　water　vapor　was

lntroduced　into　the　cell．　To　control　the　relative　humid重ty（RH），　the　ak　was　passed　befbre　the

ceU　inlet　through　p肛e　water　in　a　glass　vesse璽that　was　controUed　at　a　constant　temperature

be豆ow　the　room　temperature　of　250C．　The　Raman　spectra　of　the　corroding　zinc　plate　were

periodically重aken　during　3　d　or　the　16nger　exposure．

Befbre　the　corrosion　experiment，　NaCI　particles　were　precipitated　by　dropping　10μ10f　3　wt％

Naαaqueous　solution　on　zinc　plates　with　rectangular　fbrm　of　l　x　2x　O．1cm　and　dτying　in　a

vacuum　d合siccator．　Af毫er　drying，　the　N段αparticles　precipi重ated　at　a　density　of　about　O．4μg／

cm鞘2．
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3。鼠e闘盈魑

Befbre加往odudng　the　humid　air，　weak　Raman　spec撫m　of　Z薮（OH）2　was　obse1ved　G電he

zi簸。　pla重e．　Corrosion　of　zi血。　w貢h　NaCI　prec童pita重e　proceeds　afセer重he　i陰trod“ctio益of　humま（藍

air．　Whe簸RH：in　the　air　i煎roduced　was　less　than　80％，　only　Raman　peaks　corresp◎穏ding　t◎

ZnO　were　observed，　their　in重ensities　increasing　wi重h　exposure纏搬e．

When　RH：in　the　air　was　highe曲韻80％，　the　spec往a　completely　changed．　The　initi哉1　s夢ec難

of　the　products　were　identified　to　aqueous　ZnC12．　The　peak重ntensities　of　the　initial　ZnC夏2

1ayer　depended　on重he　RH　value，　increasing　wlth　i難cr㈱se◎f　RH　The　other　spec重ra　g罫ew　at

亡he磁er　stage　o紬e　coπos重on，　co汀espondi載9ω重hose　of　s重盤onkolh重e（［Zn（OH）2］4Zn（α）2）．

The　exposure　period亀ime　up　to　appearance　of　simonkolli重e　was　dependent　on　the　RH　val秘e．

With重he麺gher　RH，　the　time　to　the　appeara簸ce　becarne　sho震er．

嬉．醗＄㈹ss置膿

The　corrosion　produc蔦greatly　depend　on　the　environmenta蔓condition．　The　zinc　plate　with

NaCl　precip⑫te　is　corroded　with　fbrmation　ofZnO　at　the　RH　lowe貫han　80％．　The　cofrosio薮

of　the　zillc　takes　place　a質he　RH　higher　tha盤80％with　dif琵τen亀products．　The　i麟ial　water

layer　fb㎜ed　on　zinc　dissolves　Naαprecipit飢e　a薮d　corrodes　z加。　w歪重h　electrocセe翻ca1歪y

coupled　reactions　of　Zn→Zn2＋＋2e（anode）and　O2＋H20＋4e→40H一（ca重hode）．　The

proceeding　corrosion　thus　changes　the　wa重er　layer　ftom　Naαsolut重on　to　ZnC12　s◎1u電重on

contai益ing　NaOH．　As　the　concen毛ration　of　Znα2　increases　according　to　the　electrochenlical

reac£ions　of　z重nc　corrosion，　simonkollite　begins　to　precip重ta宅e　f沁m　the　concentra重ed　Znα2

solut沁n　by　the　fbllowing　reaction．

　　　　　　　4Zn2＋40H層＋ZnC12（aq）→［Zn（OH）2】4Zn（Cl）2
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藍．蓋麗ro伽C詫10顯

　　In　order　to　clarify　the　mechanlsm　of　an　atmospher｛c　corrosio難that　is　greatly　lnfluenced　by

various　enviro蟹pental　factors，　it　is妓ecessary　to　examine　the　relatio鍛ship　be重ween

environmental　factors　and　corrosion　behavior．　We　developed　the　concentric－rl益g　type

corrosion　se無sor　to　analyze　the　atmosphe錘。　corrosion　process　of　carbon　stee玉s．　In　th呈s　study，

the　corrosio難sensors　wl癒an　artificial　seawater　droplet　were　exposed　to　outdoor　e簸vironment

fbr　a　month．　From　the撮onitorl簸g　da重a　of　the　corroslon　rate　a難d　the　environmental　factors，　the

relationship　between　the　corroslon　rate　of　carbon　steel　and　the　e鍛vironmental　factors　was

investigated　in　detaii．

2』xpe響曇醗e髄翻

　　The　concentrlc－rl簸g　type　corrosion　sensor（hereaf篭er，　corrosion　sensor），　which　co鍛slsts　of

ring　a簸d　rod　elec生rodes　of　SS400　stee1，　was　used　as　the　mo難itoring　sensor　of　an　at搬ospherlc

corroslo簸rate．　The　scheme　is　shown　in　Fig．1．　The　gap　between　two　electrodes　was

determined　at　IOOμ撮．

　　The　exposure　test　was　carrled　out　fbr　a　month　a重Tsukuba　loca重ed　50km鍛ortheas重of　Tokyo．

Af託er　the　corrosion　sensors　were　instalIed　outdoors　as　shown沁Fig．2，愈he　diluted　artificial

seawa重er玉600μl　was　dropped　on　it。　The　seawater　levels　were　a（加s重ed　to　10，　LO，0」and

O．01mg／cm2　NaCI　conversio難、　The　corrosion　sensors　were　placed　under癒e　shielded　condition

with　a　concrete　roof　to　prevent重he　washing　of　the　sea　salt　deposition　o轟steel　surface　by

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　rainf妻11．　The　量搬pedances　at　10kHz　（ZlokHz）　and

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　lOmHz（ZlomRz）were　contin録ously　m㈱sured　usl鍛9

　　　　　　　　　　　　　Hpoxy　resin　　　　　　　　the　corrosio黙rnonitor（Rike薮Denshl　CT－5）wl重h　a

　　　　　　　　　　　　．∵：：：・：：’：’：’：：：：・1：：．．　　　　　　　　　multiplexer　co凱rolled　by　a　computer．　The　b圭as　ac

　　　　　　　　　　　．：：：：”。．：：i：iiiiiii：i：：．．’脅：i：：　　　　　　　pote飢ial　betweerl　two　electrodes　is　10mV．

　　　　　　　　　　　：・：　・：SS400：：　・：・

　　　　　　　l　　l胸・｝．1㌦：・：・：・：・：・：・：・’1．書：・l

　　　　　　　l　　I’‘・　　∵∴∵・’　　・1・l　　l
　　　　　　　l　　l’・」・．　●”　＿1：・　l　　l
　　　　　　　l　　ll㌧：・：∵．．．∵．・：∴　ll　　l
　　　　　　　ほ　　　　　　　　ムロロワの　　　　ま　　ユ

　　　　　　　il目》llii
　　　　　　　ま　　　　　　　　　　　　　じ　ま　　ま
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3．Re醐翌館a顯d　d養sc朋ss垂。顛

　The　impedance　charactedstlcs　fbr　the

COrrOSIOn　reaCtiOn　Of　a　me亀al　Can　be

generally　　represented　　by　　the　　typical

equivalent　circuit　of　the　interface　between

electrode　and　solu重量on．　Therefbre，　Zlok王セ

and　ZlomHz　in　this　study　correspond　to　the

solutio蟹esistance（R、）and　the　sum　of　the

solution　resistance　and　the　polarization

resi　stance（Rs＋Rp），　respectively．

Figure　3　shows　the　change　in　the玉Rp　of

the　COrrOSiOn　SenSOr　With　VariOUS　arnOUnt

of　the　sea　salt　deposition，　lt　is　known　that

the　l／Rp　is　propo貢ional　to　the　corrosion

rate．　The　Huctuation　of　the　corrosion　rate

corresponds　to　　one－day　　cycle　　of　the

corrosion　rate，　lndicating　that　the
repeti定lon　of　the　corrosion　rate　occurs　in

actual　eavironment．　The　corrosion　sensor
wi重h　the玉Omg／cm2　sea　sa玉t　dep・sl重i・n

gave　relatively　constant　values　for　a　month．

The　l／Rp　of　the　corrosion　sensor　with　the

l．Omg／cm2　showed　higher　fluctuation，　and

its　value　was　often　larger　than　that　wlth

the　10mg／cm2．　The　average　corrosion　rate

ofthe　corrosion　sensor　with　the　O．lmg／cm2

was　small　and　its月uctuation　was　not
　　　　　　　　　，

large．

On　the　ef飴ct　of　an　airbome　sea　salt　on

the　corrosion　rate　of　carbon　steels　the
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ラ

COrrOSIO鍛10SS　generally　inCreaSeS　with

increasi難g　the　amount　of　the　airbome　sea

sal重．　As　shown　in　Fig3，　the　results　for　the

corrosion　se簸sors　with　the　sea　salt
deposition　of　less　than　l．Omg／cm2　is　l
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Fig．4　Rela毛io員ship　betw℃en　the　I’elative

humidity　and　the　mean　thickness　of　hquid

phase　fo1狙ed　by　the“・ater　absolptioa　of毛he

deposited　sea　sa玉t

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　dentical　with　the　fact　mentloned　above．　In　the　case　of

the　lOmg／cm2　and　the　l．Omg／cm　c・rr・s1・n　se・s・・，　h・wev・・，　the・es・1t　d・es・・t　alway・agree

with　the　fact．　In　order　to　lnvestigate　the　reverse　phenomena　of　their　corrosion　rates，　the

su㎡aces　of　their　corrosion　sensors　were　observed　during　the　exposure　test．　In　the　daytime，　the

surface　of　the　I　Omg／cm2　corrosion　sensor　had　not　drled　yet，　while　the　l．Omg／cm2　corrosion

sensor　had　dried．　As　the　result　of　the　visual　observatlon　the　thicker　water創m　was　fbmled　on
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　つ
宅he　10mg／cm2　corrosio鍛sensor　than　the　LOmg／crn2　corros｛on　sensor　Thus，　it　is　conclude（i

重hat　the　corrosion　rate　under　relatively癒in　water　film　shows　the　high　value．　Furthem窪ore，　the

mass　of　the　absorbed　water　at　various　relative　humidity　was　calculated　thermodynamically．

The　result　is　shown　in　Fig．4，　where　the　ordinate　represents　the　average　thickness　of　water　fil搬．

In　co搬parison　of　the搬onltodng　data　in　Fi93　and　the　environmental　data，　the　reverse　of　the

corroslo難rate　occurred　at　above　70％RH．　Therefbre　the　corrosion　rate　of　carbon　steel　showed
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　フ
amaximum　in　the　hatched　region　in　Fig．4，　Le．，　at　the　average　water　filrn　thickness　of　several

重e簸sto　about　a　hundredμm．

Refe『eE蓋ces

［1］A．Nishlkata，　S．　Kumagai　and　T．　Tsuru，　Zairyo－to－Kankyo，43（1994），　No．2，　pp，82－88．
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　　　　Electrochemical　Corrosion　Measurements
　　　　　　　using　Sca㎜ing　Focused　Light　Beam

　　　　　　　　S．F両imoto，　T．　Haruna　and　T．　Shibata＊

　　　　Departme飢of　Materials　Science　and　Processing，

　　　Gradua定e　School　ofEngineering，　Osaka　University，

　　　　　2－1Yamada－oka　Sui定a，　Osaka　565－0871，Japan

　　　　　　　　　　　＊Fukui　Universi旬of　Tec㎞ology

64Gakuen　3－Chome，　Fukui　City，　Fukui　g　I　O－8050，　Japan

　　　　　Although　electrochemical　measurements　can　analyse　corrosion　behaviour　quantitatively

and　theoretically，　most　ofthem　provide　only　unifb㎜infb㎜ation．　However，　serious　corrosion

damages　usually　apPear　as　localised　attack．　Therefbre，　techni（1ues　to　a：nalyse　local

electrochemical　pr◎cess　have　been　requh℃d　fbr　corrosion　study．　Various　type　of　scam血g

micro　probe　tec㎞iques　have　been　deveEoped　in　order　to　investigate　electrochemica至

behaviour，　such　as，　scanning　vibrating　elec柱ode，　sca面ng　micro　impedance　probe，　sca㎜ing

micro　re」齢τence　electrode，　etc．［1］．　Scann㎞g　vibrating　elec往ode　tec㎞ique　（SVET）　and

sca㎜1鹸g　micro　refbrence　electrode　provide　dis紋ibution　of　co】ぼosion　site［2］．　The　lateral

resolution　of　such　tec㎞ique　depends　not　only　on　the　size　of　the　probe　but　also　on　dispersioR

of　ionic　current　hl　the　electro藍yte．　Therefbre，　the　resolution　is　I㎞ited　by　diffUsion　of　ionic

species．　Some　authors　had　developed　the　electrochemical　microprobe　system　with　the　fbcused

Iaser　irradiation，　which　has　advantage　to　be　fbcused　in重。　less　than　1μm魚d量ameter．　The

scanning　light　can　contribute　to　activate　electron　f｝om　valence　band　to　conduction　band　to

generate　photo　current，　and　also　to　enhance　electro－chemical　reaction　by　local　heath｝g．　In　this

presentation　we　review　our　s加dies　on　sca㎜ing　electrochemical　microscopy　using　fbcused

laser　irradiation　as∫η5吻corrosiomneasurement　tec㎞iques．

　　　　In　the薮rst，　the　the㎜ally　activated　scanning　l

is　presented［3，41．　The　fbcused　light　beam（oθ。

10昌min　dia．）generated　by　Ar　ion　laser　was
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　10000

irradiated　and　sca㎜ed　on　specimen　immersed

㎞aqueous　solution　and　po藍arised　at　a　constant

po宅entiaL　The　thermally　accelera愈ed　current

due　to　light　lrradiation　was　measured　and

d量splayed　as　3－D　map．　An　example　of　change

盆　　current　due　　to　　difヨもrence　　of　alloy

composition　is　demonstrated　in　Fig．1．　The

laser　spot　was　scamed　across　the　di飾sion

joi㎞ed　boundary　of　Fe－8Cr　and　Fe－18Cr　alloy，

which　were　kept　at　vari◎us　applied　potentials

ln　O．5㎞ol　m薦3　H2SO4　solution．　As　shown㎞

this　figure，　the　larger　enhanced　current　was

observed　fbr　the　lower　Cr　content　area血he

active　potentials，∫．θ．，一390　and－200　mVA創Agc1，

whereas　the　higher　Cr　content　area　exhibited

the　larger　e㎡1anced　current　at　transpassive

po重en重ial　of　1600　mVAg／Agcl．　At　the　passive

potential　of　2501nVAダAgα，　howeve蔦aslight

aser　enhanced　electrochemical　microscopy
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enhanced　cuπent　is　observed　fbr　Fe－Cr　and　not　any　f～）r　the　Fe－18Cr　It　is　cGncluded　that　the

light　enhanced　current　is　roughly　proportional　with　the魚。重or　of　several　tens　to£he　current

wi重hout　light　irradiation　which　is　1neasured　by　polarization．　Therefbre，　a　dif驚rence　in　the　Cr

content　in　the　alloy　could　be　displayed　across　gra㎞bounda理or　dif飴rent　phases．　The

sca㎜ing　laser　electrochemical　microscopy　image　was　obtained　fbr　a　duplex　stah｝less　steel．

The　larger　enhanced　current　was　observed　fbr　fbrrit三。　phase．　Therefbre，　the　microscopic

image　show量ng　dif艶rence　of　each　grain　were　success劔ly　displayed　as　a　3－d　enhanced　current

mappmg・

　　　The　fbcused　ultra－vio至et　Iight　beam　was

also　　apPlied　　to　　display　　the　　localized

distribut童on　of　photo－electrochemical　response

of　passive　film．　A　He－Cr　laser　beam　was

fbcused　and　scanned　over　Fe－Cr　alIoys　which

was　polarized　at　passive　potentiaL　The　photo

current　due　to　electron　transition　was　detected

using　lock　in　amplif玉er．　The　steady　state　phot◎

current　fbr　various　Cr　content　Fe－Cr　were

si阻ilaろbut　the玉arger　photo　current　was

observed　as　transient　peak　soon　after　exposure

of〃v　Iight．　Therefbre，　the　current　amplitude

generated　by　modulation　of　laser　could　be

evaluated　using　Iock－i一一tec㎞ique．　The　change

hl　the　photo　current　across　the　gra血boundary

of　sensitised　Type304　stainless　steel　is　shown

in　Fig．2．　In　this　丘gure　two　peaks　of　photo

current　across　the　sensitised　grain　boundaries

are　clearly　displayed．　With　this　tec㎞ique，　the
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light　generated　photo　curren£lmaglag
across　重he　grain　boundary　of　sensitised

町pe304　stainless　s重ee1．

position　at　which　the　Cr　content　is　localIy　reduced　was　displayed．　The　pitting　corrosion　was

generated　the　same　position　which　was　also　conf㎞ed　using　opticahnicroscopy

　　　The　Ar　ion　Iaser　beam　was　also　applied　fbr　detection　of　hydrogen　permeation　in　steeL

Lateral　distrib厩ioH　of　accelerated　cathodic　current　which　coincides　with　the　evolution　of
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　，

hydrogen　which　was　introduced　on　the　other　side　of　the　specimen，　was　measured　fbr　high

strength　steel．

　　　　至nthis　presentation，£he　advantage　and　apPlicabili敏of　the　scanning　fbcused　Hght　beam

microscopy　tec㎞ique　is　discussed　compari鍛g　with　other　scanni丑g　micro－electrode　me重hods．

R⑧艶r£臨。¢s

田

［2］

［3］

［41

H．S．　Issacs　and　B．　Vyas，“Electrochemical　Corrosion　Testing”，　ASTM　STP　727，　p．3

（1981）．

S．F両imoto，　T．　Shibata　and　Y　Tanaka，　Proceedings　of　l　l　th　lntemational　Corrosion

Congress，　Florence　April　l　990．　Vb15，　p．511－518．

2。　S．F璃imoto，　T．　Shibata　and　T．　Shono，　Proceed㎞gs　of　In宅emational　Confbre鷺ce　o礁

Water　Chemistfy　in　Nuclear　Power　Plan重s，　Fukui，　April，蔓99Lp．783－787．

S．Fゆmoto，　T．　Shibata　and　T．　Shono，　Corrosion　Science，32［5／6］，（1991），669－672．
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S腿置舳ce　poせe熊t養調璽蘭聡d　pH、　d亘s顧’且b塁雌亘。魏藍服藍眼垂琶垂認鐘r闘醗量髄霧P影⑪cess

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　of且ow翻盟◎y甑eds

　　　　　　　　　　K．Noda，　M．　Yamamo£o＊，　H．　Masuda　and　T．　Kodama

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Materials　Engineering　Lab．，

　　　　　　　　Natiollal　Institute　fbr　Materlals　Science（MMS），　JAPAN

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＊Steel　Research　Lab．，

　　　　　　　　　　　　　　　Nippon　Steel　CorporatioR（NSC），　JAPAN

要．亙顛曾odUC鍾0簸

夏natmospheric　corrosion　study　of　h●on　and　steels，　it　is　di飴cult　to　evaluate　the　corrosion

behavior，　because　the　conventiona豆e隻ectrochernical　lnethod　can　not　be　apPlied　to　the　study。

Recently，　as　the　observation　of　the　atmospheric　corrosion　surlface，　a　fヒw　new　techniques　have

been　applied　in　o豆・der｛o　understand　the　behavior．　The　surface　potential　and重he　surface　pH　are

also　the　essentlal　factor　which　controls　corrosion　behavior　as　an　environmental　parameter，　so

some　researcher　has　tried　to　measure　the　pote1震lal　dlstribution［1－4］alld　the　pH　distribution．

1n　this　report，　the　rusting　process　of　the　ar宙icial　sea　salt　adherence　iron　and　Iow　aHoy　steel

（Fe－Cr，　Fe－Ni　steel）　was　observed，　and　the　potential　distribution　on　the　surface　rusting　was

examined　to　illvestigate　the　Cr　alld　Ni　additive　efR）ct　o紅the　atmospheric　corrosion　in　the

seashore　environme貸t．　The　pH　gradation　on　the　surface　under　the　atmosphere　corrosion

process　of　the　low　alloy　sheels　was　determilled　by　using　the　scanning　chemical　microscope

（SCHEM），　and　the　e驚ct　of　additive　element　on　localized　fUnction　was　evaluated　by　this

reSUlt．

2．Expeガ藍me臓隆
The　pure　iron　and　low　aUoy　steels（Fe－3mass％Cr、　Fe－3mass％Nl　steel）were　used　as　the　test

samples．　A　droplet　ofthe　artiHcial　seawater　alld　Mgα2　solution　which　is　the　component　of

the　sea　water　was　a撹acl｝ed　on　the　sample．　Af竜er　that、　the　sample　was　held　in　the　room－

temperature　and　the　rust　growth　process　was　observed　and　the　surface　potential　was　measured

by　AFM／KFM　system．

The　low　alloy　steels　（Fe－3mass％Cr，　Fe－

3mass％Ni　steel）were　aiso　used　as　the　test

sample　to　investigate　the　localized　p｝I　under

atrnospheric　corrosion　environrnenむ　　Corrosion

cycle　test、vas　also　done　in　order　to　investigate

the　corroslon　morphology　omhe　low　alloy　steels．

After　the　tests，　the　rust　layer　was　removed　fめm

the　surface，　the　observation　of　電he　surface

roughness　was　occur．　In　pH　measureme庶

0．1M　KCI　was　added　in　the　agar　as　an
electrolyte，　and　the　process　of　the　corrosion　by

chloride　ion　and　the　moisture　ln　this　agar　was

chased　as　a　surface　pH　（董三stribution．　　The　pH

measu血g　area　was　l5　mln　x至5　mm　on重he

samples　and　in　every　30　mirlutes．　The　surface

pH　distrlbution　was　measured　by　scalming

chemical　microscopy（SCHEM）　showll　in
Fig．1．
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3．Results　and　discussion

At　relative　humidity（RH）of　40％，　growth　rate　of　rusting　on　iron　greatly　increased　in

comparison　with　the　case　of　RH　of　30％under　MgC12　condition．　At　lower　RH　value

magnesium　chloride　crystal　was　observed　by　AFM　in　the　saline　particle．　while　only　liquid

droplet　was　detected　on　iron　surface　placed　at　RH40％．　At　40％RH、　the．growth　of　the　rust

fb㎜ed　in　the　Hli鉛rm　shape　was　observed　in　the　droplet　circum色rence　part［5］．　The　relative

humidity　was　made　40％RH　after　dropping　the　artificial　sea　water，　and　then　the　profile　on　the

surface　and　potential　distribution　was　measured　by　AFM．　At　the　part　of　the　less　noble

potential　site，　the　filifbrm　shaped　rust　grew　along　with　the　time　process　in　this　place．

Therefbre，　it　was　shown　that　potential　became　less　noble　at　the　part　of　rusting，　and　the　place

where　the　dissolution　reaction　of　the　iron　produced　could　be　limited　fbr　the　growth　part　of　the

rust．　Ifthe　part　of　less　noble　potential　can　be　fbund，　prediction　can　be　done　the　growth　point

of　the　rust，　and　the　growth　direction　ofrusting．

Figure　2　shows　the　pH　distribution　of　the　corroded

surface　on　the　low　alloy　steels　af㌃er　30　min　and　l

hour．　The　pH　distribution　on　the　Fe－Ni　low　alloy

steel　was　spread　fbr　the　homogeneity　in　all　the　area

after　l　hour．　In　the　case　of　Fe－Cr　low　alloy　steeL

after　l　hour　the　localized　pH　distribution　was

appeared．　As　the　surface　pH　profile　became

heterogeneous、　the　corrosion　on　the　Fe－Cr　alloys

under　the　atmospheric　corrosion　ellvironment

progresses　fbr　the　heterogeneity．　Therefbre，　the

corrosion　was　caused　by　the　pH　localization　with

the　dissolution　of　alloy　elements．　When　the

anodic　dissolution　of　Cr　was　carried　out，　it　is　easy

to　decline　pH　and　severe　condition　was　achieved　at

the　local　site．　And　then　the　steel　contained　Cr　was

produced　localized　corrosion．
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4．Conclusions
l）　The　rust　grew　up　around　the　droplet　circumfbrence　department，　and　the　corrosion

morphology　was　a　micro　filifbrm　in　initial　rusting　process　of　steels　under　sea　shore

enVlronment．

2）　The　rust　growth　was　fhcilitated　rapidly　above　40％relative　humidity　under　the　artificial

sea　water　and　the　MgC12　droplet　adherence　conditions．　It　was　attributed　in　the　MgC12　solution

environment　of　the　high　concentration．

3）　The　small　addition　of　Cr　and　Ni　as　the　contained　amount　of　alloy　element　was　effbctive

on　decreasing　of　the　corrosion　rate　in　atmospheric　corrosion　environment．　It　could　be　fbund

out　by　using　SCHEM　that　the　corrosion　behavior　on　the　Fe－Cr　alloy　was　localized　corrosion

behavior．
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且．亙NTRO頁）UCT亘ON
　　　　The　stainless　steels　are　used　in　various　environme韮ts　because　of　their　passiva－

tion　films　of　the　high　corrosion　resis豊ance．　The　various　artificial　coati韮gs　have　been

examined窒。　improve　the　corrosion　resistance　u韮der　more　severe　environment．
However，　it　was　pointed　out重hat　there　were　inevitable　defects　in　these　coating　films．

Especially　penetrated　pinhole　defect　became　to　a　starting　point　of　pitting　corrosion

and　caused　the　deterioration　of　coated　material　quality．　We　investigated　the

multi－layered　coating　films　to　decrease重he　coating　defects　and　found　out　that　a

proper　Iayer　order　increased　corrosion　resistance．　This　effect　was　explained　with　a

s装rface　fixed　charge　of　coating　films．　In重his　paper，　we　report　new　measurement

method　of　surface　fixed　charge　using　with　electroche澱ical　atomic　force　microscope．

2．EXPER互MENTAL
　　　　Th・・xid・film・w・・e　p・ep…d・・　T・b1・1伽4・F’1梛P・卿・伽・

stainless　steel　with　the　RF　sputtering

apparatus　（ULVAC　　Co．，　BC2227）．

We　also　prepared　multi－layered　oxide

films　to　evaluate　the　layer　effect　on　the

corrosion　behavioL　　The　film　prepa－

ration　condition　is　shown　in　Table　1．

Xray　photoelectron　spectroscopy
（XPS）and　X　ray　diffraction（XRD）
were　used　for　ana豆yzing重he　oxide　film　struct田e．　The　defect　area　of　oxide　films　was

evaluated　with　the　critical　passivation　current　of　anodic　polarized　steel　in

O5M－H2SO4＋0．05M－KSCN　aqueous　solution．　The　inductively　coupled　plasma
spectrometry（ICP）analyzed　the　dissolved　ions　into　the　test　solution　from　the　oxide

film　coated　steels．　The　anodic　polarization　measurements　were　carried　out　to　ex．

amine　the　i組uence　of　the　layer　order　of　oxide　films　on　the　corrosion　behavior．　We

made　new　measurement　method　for　surface　fixed　charge　of　oxide　film　using　the

Electrochemical　Atomic　Force　Microscope（EAFM）（SII　Co．，　SPI3800）．　The　scan－

ning　tip　of　the　EAFM：（SII　Co．，　SLAFO1－A）was　coated　with　the　same　oxide　film　of

specimen，　and　the　atomic　force　was　measured　as　a　f聾nction　of　the　distance　between

the　tip　and　the　specimen．　The　tip　and　specime盤of　same　oxide　film　have　same　po－

Iarity　of　surface　fixed　charge　in　the　test　so沁tion．　The　EAFM　meas肛ement　detects

the　combination　of　atomic　force　a無d　Coulomb　force．　Only　Coulomb　forcc　is　af－

fected　by　solution　pH，　so　we　can　easily　distinguish　the　Coulomb　force　a無d　the　atomic

force．　As　meas∬ing　the　Coulomb　force　in　the　test　solutions　of　various　pHs，　mini－

mum　Coulomb　force　shows　pH　fol　point　of　zelo　chalge（pHpzc）．

3．獄ESU亙πS　AM）】鑓SCUSS至ON
　　　　The　XPS　analysis　showed　that　the　chemical　composition　of　oxide　films　were

good　agreement　with　the　stoichiometric　st阻cture．　The　XRD　analysis　indicated　that

most　of重he　oxide　films　were　a斑。叩hous　or　fine　crystals．　The　ICP　analysis　of　the

corrosion　test　solution　showed　that　oRly　substrate　steel　was　dissolved　in　the　solution

and　did　not　detect　any　elemen重of　oxide　film　in　the　corrosive　solutio韮．　The　oxide

film　of　Iower　pHpzc　decreases　the　passivation　current　density　and　shows　high　corro－

sion　resistance．　This　pheno搬enon　is　explained　as　the　effect　of　surface　fixed　charge

caused　by　the　difference　between　oxide　pHpzc　and　solution　pH．　The　oxide　fUm　of

Substrates SUS304，　SUS410

Targets
A1203，　SiO2，　Ta205，　TiO2，

yrO2

Formation
bondition

Gas　Pressure　Ar　5．3Pa，

qF　Power　40　kW／m2，

rubstrate　Temperature　573　K，

eilm　Thickness　1μm
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10wer　pHpzc　than　the　test　solution　pH　ge重s　nega重ive　surface　charge　and　the　oxide至i璽m

of　higher　pHpzc　gets　positive　value．　The　ion盤igration重hrough　the　oxide　fil搬is　a£一

fec窒ed　by　the　s装rface　fixed　charge　of　oxide　fi1搬．　The　lowc罫pHpzc　oxide　film隻ayered

over　the　higher　pHpzc　oxide　has　a　larger　corrosion　resis重a薙ce　thaB毛he罫eversely　lay－

ered　oxide　films．　And重he　corrosion　resistance　i蕪creases　w三th　the　increase　of　the

diffefence　be重ween　two　oxide至ayer　pHpzc．　This　phenomenon　was　also　co簸fi罫med　in

pitting　corrosion　pfoper毛ies　of　oxide－coa重ed　steels．　The　pi鍵i農g　corrosion　is　generated

by宅he　anion　condensation，　and　the　i◎n　migra重ion　and重he　condensation　are　affecte（圭by

霊he　surface　fixed　chafge　of　oxide　fil搬．　Such　effect　of　p翻pzc　was　also　found　in　the

incubation　ti憩e　of　pit重ing　corrosion．　The　incubation　time　o負he　s重ee1輌th　the窪op

layer　of　lower　pHpzc　oxide　was　longer　than重hat　of　the　s重eel　with　the　top　layer　of

higher　pH：pzc　oxide・

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　The　rela毛ion　between　force　and　dis－

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　tance　of　the　EAFM　tip　to　the　speci－

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　men　in　VariOuS　pH　SOIUtiOnS　are

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　shown　iR｝～igure　1．　After　con匙ac金一

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ing　wi塩　specimen，　the　tip　was

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　moved　u煎i至de重ached．　The　force

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　between　tip　and　specimen　changes

　　　　8　　　　　　　　　　　　　to　attractive　from　repほ1sive　wi重h　the
　　　　ぬ
　　　£　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　increase　of重he　distance，　and　jumps
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　to　ahnost　O　when　the　tip　is　detached

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　absolute至y．　　This　adhesive　fofce

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　between　tip　and　specimen　cha獄ges
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40

have　the　same　polarity　of　the　electric　charge．

charge，　thc　repu

As重he　result，　the澱aximum　a

zero　in　a　cerねin　solution　pH．

force－distance　curves　in　various　pH　so豆utions．

瑠。c⑪NC比us耳（》醤s

Iargely　by　solution　pH　as　show且in

Figure　1．　The　adhesive　force　con－

sis重s　of　the　atomic　force　and　Cou．

lomb　force．　Because　the　atomic
force　is　not　affected　by　solution　p｝至，

the　ca聾se　of　the　cぬange　of出ese

force－distaRce　curves　is　Coulomb

force．　This　Coulomb　force　ls　re－

P磁lsive　beca雇se　the　tip　and　spec量一

men　wi重h毛he　same　oxide　coating
With　the　increase　of　the　suτface

lsive　force　increases　and　the　tip　is　easily　detached　from　the　specimen．

　　　　　　　　　　　　dhesive　force　shows　the　surface　fixed　cぬarge　become8

　　　　　　　　　　　　　　So，　we　can　get　pHpzc　value　of　oxide　fil搬with出e

　　　　We　evaluated　the　corrosioR　resistance　Gf重he　stainless　steel　covered　with　the　ox－

ide　films　by霊ho　RF　sputtering磁ethod．　The　passive　c撚ren重densi重y　decre＆sed　wi癒

重he　decrease　of　the　pHpzc　o至oxide　film，　and　the　corrosio黛resis重ance　was　improved．

亙nthe　case　of　double－layered　oxide　fii搬s　of　difでerent　pH：μc，　the　steel　of　the　top　iayer

of　loweτp翌pzc　oxide　had　the　lower　passive　current　de登sity　and　had　the　high　c◎rro－

sion　resis重ance．　The　steel　of　the£op　layer　of　lower　pHpzc　oxide　had£he　excelle翻t

pi重ti鍛g　corrosion罫esis重ance，　These　phe簸omenon　could　be　exp歪ah｝ed　by　the　effect　o重

the　dif｛erence　of　surface　fixed　charge．　We　prop◎sed　the難ew撮ethod　using　EAFM　to

meas雛re　sufface　fixed　charge　of　oxide釜i王ms　and　decided　pHp。c　value　of　them．
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Relationship　between　Localized　Corrosion　of　Stainless　Steel　in　Seawater

　　　　　and　Activity　of　Marine　Microorganisms　Adhering　to　Surfaces

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　N．Washizu

　　　　　　　　　　　　　　　Corrosioll　Resist．Materials　Group，　NIMS，　Japan

亘．　耳賊宜ガod腿。額。蹴

It．has　been　knOwmhat　the　open　circuit　potentials（OCP）fbr　stainless　steels　exposed　to鍛atural

seawater　are　ennobled　and　that　the　ennoblement　caa　cause　the　localized　corroslo殖on　the

sur飴ces　of　stainless　steels．　OCP　fbr　stainless　steels　exposed　to　synthetic　seawater　are　no重

shl負ed　as簸oble　as　OCP　in　natural　seawater．　Therefbre，　it　is　regarded　that　marl鍛e

翻croorganisms　would　make　such　dif琵rences　in　OCP，　which　have　the　i獄fユuence　o陰

occurrence　of　localized　corros量on．　The　aim　of　this　paper　is　a　clear　explanat玉on　of　the

mechanism　acting　on　the　e捻noblement　of　OCP　fbr　stainless　steels．　For　this　purpose，　the　ef琵ct

of　hydrogen　peroxlde　produced　by　marine　microorganisms　on　OCP　was　examined．

2．Exper蓋me撚目proced腿res
Type　316Lstainless　steel　coupons　were　exposed　to　natural　seawater　fbr　a　fnonth　a重various

seasons．　A負er　the　exposures，　the　specimens　covered　with　native　biofilms　were　used　fbr　sorne

laboratory　experiments．　The　concentration　of　hydrogen　peroxide　i且native　bio行1ms　fb㎜ed　on

the　specimens　was　gauged　with　analytical　test　strips　and　OCP　fbr　the　specimens　were　also

measured．

　　　Catalase　and　Peroxidase　are　typical　enzymes，　whlch　resolve　hydrogen　peroxlde　i簸to　other

chemical　species，　To　disintegrate　hydrogen　peroxide　in　natlve　bio創ms　on　the　specimens，　one

of　these　enzy搬es　was　dosed　to　the　water，　to　which　the　specimens　were　exposed，　Then　the

water　temperature　was　varied貸om　23．C　to　33．：C（sultable　fbr　actlon　of　the　enzymes）．　The

conce撮ration　of　hydrogen　peroxide　and　OCP　were　measured　at　each　temperature．

3。　Res腿嚢重S窪殿d　d嚢SC腰SS藍0賑

Flg．1shows　the　concentration　of　hydrogen　peroxlde　in　the懇atlve　blof三lms　a貧d　OCP　fbr　the

specimens　exposed　to　natural　seawater　in　summer，　autumn，　and　winter．　At　a　summer　season

（August）the　concentratlon　of　hydrogen　peroxide　was　higher　than　lOppm　and　OCP　were

nobler　than　O，6V　vs．　SHE，　On　the　other　hand、　the　hydroge獄peroxide　concentratio獄was　lower

than　lppm　and　OCP　were　less　noble　than　O．3V　vs．　SHE　at　a　wi麺ter　season（January）．　This

result　can　reveal　that　marine　microorganisms　in　the　biof玉lms　produced　more　hydrogen

peroxlde　i頁the　sumrner　than　in　the　wlnter。　and　that　the　higher　coBcentration　of　hydrogen

peroxlde　in　the　summer　rnade　OCP　nobler　than　in　the　winter．

　　　The　values　of　hydrogen　peroxide　concentrations　in　the　rlative　biofilms　on　the　specirnens，

whlch　had　been　exposed　to　natural　seawater　at　a　summer　seaso薮，　are　given　in　Table　1，At　each

重e搬per＆ture（23℃and　33＝C），　the　hydrogen　peroxide　was　detected　and　its　concentration　was

ra．難9塗g　fヤorn　10to　30PPm　ln　the　native　bio負lms　on　the　surfaces　of　the　specimen　exposed重o

the　water　including　no　enzyme．　In　the　case　of　e簸zyme－dosed　water，　hydrogen　peroxide　was

簸ot　detected　at　the　e互evated　ternperature（331C）．　Th童s　resu丁重revealsthat　hydrogen　peroxide　in

the　biofilrns　was　dlslntegrated　and　that　there　was　almost　no　hydroge難peroxlde　ln　the　biofil搬s

covering　the　specimens　exposed　to　the　water　with　Catalase　or　Peroxidase　at　33　C，With　the

water　temperature　dropping　to　23（’，the　hydrogen　peroxldeぬthe　blofMms　was　concentrated

again　and　l重s　concentration　rose　to　be　values　equal　to重he　co貧ce鍛tratlo鍛wlthou重the　enzyme．

　　　Fig．2shows　OCP　fbr　the　specimens　exposed　to　the　w飢er　wlth　and　without　Catalase．

Befbre　elevation　of　water　ternperature（23　C）．　OCP　fbr　the　speclr簸e貧s　covered　with　native

bio負lms　reached　approxlmatelyα6V　vs．　SHE　both　with　and　without　Catalase．　At　the　elevated

water　temperature（33『C），　OCP　fbr　the　specimen　with　the　native　bio負lms　ln　the　Catalase一
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dosed　water　fdl　to　values　equal　to　OCP　fbr　specimen　without　biofiln｝s（02V　vs．　SHE），　while

OCP　fbr　the　specimen　with　the　biofilms　in　non－Catalase　water　remained　nobler｛hal窪0．5V　vs．

SHE。　This　dif飴rence　of　O．3V　in　OCP　indicates　the　action　of　hydrogen　peroxide　in　native

bio負lms．　At　33℃，　hydrogen　peroxide　was　disintegrated　w油Ca重alase　and　there　was　almost

簸ohydrogen　peroxide　in　the　biofilms　as　Table　l　shows．　Table　l　also　indicates　that　there　was

hydrogen　peroxide　in　the　biof三lms　wlth　no　enzyme。　Hydrogen　peroxide　in　the　bio創ms　is，

therefbre，　supposed　to　ennoble　OCP貸om　O．2V　vs．　SHE亀。　values　higher　than　O．5V　vs．　SHE，

OCP　were　ennobled　again　according　to　the　drop呈n　water　temperature．

　　　Fig．3shows　the　variation　of　OCP　fbr亀he　speclrnens　exposed　to　the　water　with　Peroxidase，

which　is　another　enzyme　to　disintegrate　hydrogen　peroxlde．　OCP　behaved　in　the　same　way　as

the　experiment　with　Catalase．　This　result　makes　it　more　convincing　that　the　ennobler籍ent　of

OCP　is　caused　by　hydrogen　peroxide　in　native　biofilms．

尋。Co醜d聰s嚢。聰s

Marine　microorganisms　in　native　bio行lms　produce　hydrogen　peroxide．　Microorganisms　are

more　active　and　produce　more　hydrogen　peroxide　in　sulnmer　than　il簾wi凱er．　A　m勾of　cause　of

the　emoblemen毛of　OCP　fbr　type　316L　in　natural　seawater　is　hydrogen　peroxlde　in　native

biof玉lms，
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