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図1･1 FeC 合金の(a) a/g 平衡相境界と，(b) 界面付
近の炭素の拡散プロファイルの模式図．式(1･
3)で DGB＝0 および DGB≠0 のときの相境界と
拡散プロファイルをそれぞれ実線および破線で
示す．
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鉄鋼の相変態 

―初析フェライト成長における

界面の平衡条件と a/g 界面エネルギー―

榎 本 正 人

･ は じ め に

鉄鋼材料の相変態は拡散型と無拡散型の変態に分けられて

おり，この講義ノートでは拡散変態についての熱力学や速度

論に関して解説する．拙著「金属の相変態」(1)は執筆してから

10数年が経過し，``Mechanisms of Phase Transformations in

Metals and Alloys''(2)は，出版は最近でも Aaronson 教授(カ

ーネギーメロン大学)の講義内容をまとめたものであるから，

ここではそれ以後の理論的な進展を重点的に取り上げること

と，以前からある理論でも違った角度からの記述を心がけ

た．そのような方針で，1 回目は初析フェライト変態を対象

として，拡散変態の局所平衡，パラ平衡とフェライト(a)/

オーステナイト(g)界面エネルギー，2 回目はマッシブ変態

と a/g 界面の速度論的な特性の解説，3 回目はパーライトの

速度論とベイナイトの不完全変態のメカニズム，最後の 4

回目はオーステナイト化速度の基礎理論をテーマに選定した．

･ 炭素の長距離拡散を伴うフェライトの局所平衡

と混合モードによる成長

FeC 合金(実用的には炭素鋼に近い．炭素鋼は 0.5～1

以下の Mn や Si を含む)を g 単相域から(a＋g)2 相域に冷却

し，一定温度に保持すると，図･に示すような炭素の濃度

プロファイルを持って，a/g 界面が右方へ移動する．界面移

動は母相 g と生成相 a の自由エネルギー差 DG g→a によって

もたらされるものであり，これを変態の駆動力と呼ぶ．ここ

で注意すべきは，変態の駆動力とは界面近傍の局所領域の自

由エネルギー変化であり，図･に示すように，生成相の組

成 xa における自由エネルギー差である．これに対し，変態

前と変態終了後の全系の自由エネルギー変化は，バルク組成

x 0 における自由エネルギー差である．双方は共に母相と生

成相の自由エネルギー変化と呼ばれるので注意が必要である．

変態の駆動力は界面移動の摩擦力と原子の長距離拡散によ

って消費される．前者の摩擦力は母相の結晶格子から新相の

結晶格子に変わるとき，原子が周辺の原子を押しのけて新相

の格子サイトに到達するときに発生する．これを短距離拡散

と呼ぶこととする．フェライトの成長にはこの他 a と g の

組成変化に見合う炭素の長距離拡散を伴う．FeC 2 元合金

では Fe 原子の長距離拡散は必要ないと考えられるので，変

態の駆動力 DG g→a は Fe 原子の短距離拡散によって消費さ

れるエネルギー(界面の摩擦力)DGB と，炭素の長距離拡散

によって消費されるエネルギー DGD により，

DGg→a＝DGB＋DGD (1･1)





図1･2 変態の駆動力(DG g→a)は拡散(DGD)と界面の摩
擦力(DGB)により消費される．モル分率 x は図
1･1の濃度 c と x＝c/Vm の関係にある．

図1･3 平面，円柱，および球状界面の拡散成長におけ
るスーパーサチュレーションと速度定数の関係．
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と書き表される．界面の移動速度を v, a/g 界面の易動度を

M(mobility)とすると，

DGB＝
v
M

Vm (1･2)

と書き表される(Vm は生成相のモル体積)．DGB がゼロでは

ないときの界面における母相中の溶質原子濃度は，FeC 合

金におけるフェライト変態の場合，

ma
Fe＋

v
M

Ṽa
Fe＝mg

Fe (1･3a)

ma
C＋

v
M

Ṽa
C＝mg

C (1･3b)

を解くことにより求められる．ここに，Ṽa
Fe と Ṽa

C は生成相

における Fe と C の部分モル体積である．図1･1からもわか

るように，DGB≠0 の場合の共通接線の接点における炭素濃

度 c g′は DGB＝0 の場合の接点濃度 c g より小さくなる．拡散

勾配の変化により v が変化し，それに伴って ca と c g′は時々

刻々と変化する．これが，混合モード(mixed mode)による

界面移動である．DGB が DGD より小さく(M が大きい)，

式(1･3)の左辺の第 2 項が無視できる場合を局所平衡下の界

面移動と称する．DGB が DGD に比べ無視できない場合につ

いては，2･2マッシブ変態の速度論で詳述します．

局所平衡を仮定すると，平面，円柱，球などの等温成長の

初期段階においては，粒子の大きさ L は，

L＝at1/2＝2l Dt (1･4)

と書き表わされる．

V＝
c g－c 0

cg－ca
＝f (l) (1･5)

で定義される量を成長のスーパーサチュレーションと呼び，

界面が平面である場合，成長速度定数 l は，

V＝ pl exp (l2)erfc(l) (1･6)

を満たす．ここに，erfc(l)＝1－erf(l)は補正誤差関数であ

る．円や球に対する f (l)の式は文献(3)を，また，回転楕円

体の成長速度定数については文献(4)を参照されたい．平

面，円柱，および球に対する V と l の関係を示すと，図･

のようになる．図から明らかなように，一定の V の下では

平面，円柱，および球の順に速度定数 l の値が大きくな

る．これは平面では原子の拡散が 1 方向であるのに対し，

円柱では 2 方向，球では 3 方向に起こり，原子の輸送が促

進されるためである．また，初期段階というのは，隣のフェ

ライト粒子と拡散場が重なり始めるまでを指す．拡散場の重

なりをソフトインピンジメント(soft impingement と呼ぶ．

ソフトインピンジメントが起こったあとの成長を予測するた

めに様々な近似やシミュレーションが用いられる．

演習問題 1

2 元合金における析出物の成長速度の近似解法として

線型勾配近似がよく知られている．この近似を用いる

と，平面界面(1 次元成長)では近似を用いない解に比べ

速度はやや小さくなるが，全てのスーパーサチュレーシ

ョンに対して誤差が小さいことが知られている(文献

(1), p. 103)．そこで，1 次元成長に図･に示すような

線型勾配近似を適用し，母相の 1 次元粒径(直径の半

分)を d としてソフトインピンジメントを考慮したとき

の成長速度を求めよ． (解答は最終回に掲載します)

･ フェライトの成長に及ぼす合金元素の効果

実用鋼では通常 Mn, Si, Cr，あるいは Mo のような合金

元素が複数添加されている．これらの添加元素の効果を系統

的に把握するうえで，局所平衡，パラ平衡の理論が役に立

つ．この理論はフェライトの他に，セメンタイトやパーライ

トの成長，さらには，鉄鋼以外の合金系の速度論にも適用で

きる．鉄鋼での最大の特徴は，炭素や窒素などの侵入型元素

と Mn や Si などの置換型合金元素の拡散易動度が大きく異

なることである．そのため一定の理論の簡略化が可能で，理

論の効用が大幅に向上している．前節で局所平衡の基本的な

考え方を述べたが，これを FeCX 3 元合金に適用すると

(X は置換型合金元素)，a/g 界面の両側ですべての成分原子





図1･4 拡散場のインピンジメントを考慮したときの線
型勾配近似．

図1･5 　Fe0.1C3Mn 合金における Mn の分配．白丸
は測定値，曲線は局所平衡による計算値(5)．

図1･6 　FeCX 3 元合金における炭素の component ray
とパラ平衡境界．c は濃度，x はモル分率を表す．

† 鉄合金では，パラ平衡と対比させる意味で，完全平衡をオルソ

(ortho)平衡と呼ぶ．オルソ平衡では，ma
Fe＝mg

Fe, ma
Mn＝mg

Mn，お

よび ma
C＝mg

C が成立する．
†† 正確には carbon component ray
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が平衡を達成していることになる．拡散易動度が大きく，比

較的自由に動ける炭素原子についてはこのことは可能であっ

ても，拡散易動度の小さい置換型原子にとっては自明ではな

い．実際，等温変態で生成したフェライト中の合金元素濃度

を測定すると，図･に示すように，Ae3 点に近く，過冷度

が小さい場合には g 母相とは異なる濃度であるのに対し，過

冷度が大きくなると，母相と同じ合金元素濃度を持ったフェ

ライトが生成する(5)．この図で Mn の分配が停止する～

600°C 以下の温度で生成したフェライトをパラフェライト

(paraferrite)と呼ぶ．

パラフェライトの生成に対してまず考えられるのは，Fe

や合金元素の拡散が起こらず，炭素のみが拡散して平衡を達

成することであり，これをパラ平衡(paraequilibrium)と呼

ぶ．炭素を FeMn 固溶体における侵入型固溶原子とみな

し，図･に示すように，FeCMn 合金状態図で炭素のコ

ーナーから出る Fe と Mn の濃度を等比で分割する線(car-

bon component ray)を考える．パラ平衡における a 相と g

相における炭素の平衡濃度は，組成比 n＝cMn/cFe の carbon

component ray を横軸とする自由エネルギーダイアグラムで，

a 相と g 相の自由エネルギー曲線に引いた共通接線の接点で

与えられる(6)．この接点における炭素濃度は，

(1－n)ma
Fe＋nma

Mn＝(1－n)mg
Fe＋nmg

Mn (1･7a)

ma
C＝mg

C (1･7b)

を解くことにより求められる．ただし，ma
Fe は，a 中の Fe

原子の化学ポテンシャルである(以下同様)．この式は，パラ

平衡において，Fe と Mn が一体となった置換型の溶媒原子

(Fe1－nMnn)と炭素が擬 2 元合金を形作ることを示してい

る．図･に FeCMn 3 元合金におけるパラ平衡の a/g 相

境界を示す．パラ平衡の(a＋g)2 相域は，すべての合金元素

について，完全平衡†の 2 相域の内側に存在する．また，こ

のことは a/g 平衡に限らず，セメンタイトとの平衡相境界

でも同じである．

パラフェライトが生成するもう 1 つの可能性は，界面の

平衡がバルク組成を通らない共役線によって達成されること

である．今，炭素と合金元素の相互作用がない(Wagner の

相互作用係数 eMn
C ＝0)と仮定する．はじめに，図･(a)に示

すように，バルク組成を通る水平線††とオルソ平衡の a/(a

＋g)相境界の交点 a を一端とする平衡共役線を考える．こ





図1･7 パラ平衡(太い実線)とオルソ平衡(細い実線)の
a/g 相境界．

図1･8 (a) 高過冷度と，(b) 低過冷度における局所平衡の界面共役線．いずれも eX
C＝0 の場合．(c) eX

C≠0(＞0)の場
合の局所平衡によるフェライト成長の共役線．
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の共役線の他端を b とし，b を通る垂線を引く．a と b は界

面における a, g 中の C と Mn の濃度を表しており，合金 O1

では，フェライト成長に対する炭素のスーパーサチュレーシ

ョン VC(＝Õ šc/ ša šc)は 0 から 1 の間にあるのに対し，Mn のス

ーパーサチュレーション VX(＝ šac/ šab̃)はほぼ 1 である．炭素

の拡散係数を使って表した界面の移動速度は 2lC DC，合金

元素の拡散から求められる移動速度は 2lX DX に比例する．

これらは同一の界面の移動速度を表しているから，双方は等

しくなければならないが，DC と DX の比が非常に大きいこ

とを考えると，界面共役線 ša b̃ は，局所平衡を保ちつつ，炭

素の拡散による a の成長を可能にすることがわかる．合金

のバルク成分が点 c より右に位置する場合(図中の O′)，炭

素のスーパーサチュレーションはマイナスになり，炭素の拡

散による成長が実現しない．よって，c を通る境界が不分配

モード(Negligible partition local equilibrium, NPLE)による

成長の限界となる．

限界を越えた組成の合金では，フェライトはどのように成

長するかを考える．合金元素の拡散で律速されるとすれば，

炭素の拡散場ははるか遠方にまで及んでいるので，母相中の

炭素の化学ポテンシャルを一定とみなすと，図1･8(b)に示

すように，バルク組成を通る炭素の等活量線が g/(a＋g)境

界と交わる点 b′が a/g 界面における g の組成を表す．b′を

一端とする平衡共役線をとって，他端を a′とすると，今度

は VX が 0 から 1 の間の値をとり，VC がほとんどゼロにな

る．この場合も 2lC DC と 2lX DX の値は等しくならなけれ

ばならないが，lC～0 であることを考えると，これが満たさ

れており，a の成長は実質的に Mn の拡散で律速される．こ

れを分配局所平衡(Partition local equilibrium, PLE)モード

と呼ぶ．点 b ないし b′を通る垂線は g 中の炭素の等活量線

であるから，炭素と合金元素との間に相互作用があるとき

は，図1･8(c)のように垂直な線ではなく，左右に傾いた等

活量線を引けばよい．

図1･5に示したように，フェライト中の Mn 濃度は低過冷

度では温度とともに変化するが，図1･8(b)のような作図を

いろいろな温度で行うと，点 a′の Mn 濃度は図1･5の実線の

ようになるので局所平衡理論が現実と合うように見える．実

際，拡散対による a/g 界面の移動速度は局所平衡理論でよ

く説明できる(7)．それとは対照的に，PLE から NPLE へ移

行する温度(8)，成長速度の絶対値(5)，あるいは合金元素スパ

イクの幅(9)や，NPLE が起こり得ない合金組成でパラフェ

ライトが生成すること(10)などパラ平衡を支持する結果も多

く得られている．ある条件で一方を支持する結果が得られて

も，他の条件でそれがいつも成り立つとは限らないことに注

意する必要がある．

局所平衡の説明ではほとんどの場合，3 元状態図の等温断

面が使われる．この場合は，炭素の等活量線も界面共役線も

同一平面上にあってわかりやすい．FeCX1X2 合金では，

等活量線も a/g 相境界も曲面であるが，界面の流束釣り合

いは，C, X1，および X2 に対する 3 つの式で書き表される

ので，界面共役線はユニークに決まる(11)．実際，DICTRA

では各成分原子の流束釣り合いの式を解いて，界面付近の濃

度プロファイルを計算している．

･ a/g 界面エネルギー

フェライトの成長は上記の界面易動度の他にソリュートド





図1･9 (a) ぬれ角による界面エネルギーの測定と，(b)
粒界エネルギー測定に用いられる粒界グルーブ
法．sag は a/g 界面エネルギー，sgg は g 粒界エ
ネルギー，ss は g の表面エネルギー．

表1.1 Fe および FeC 合金における表面，粒界および
界面エネルギーの測定値．

界 面 エネルギー値，J/m2 温度，°C 文献

d 鉄の表面エネルギー
1950 1450 (13)

2090 1450 (14)

g 鉄の表面エネルギー 2100 1350 (13)

g 鉄の粒界エネルギー 756 1350 (13)

a/g 界面エネルギー 500～760 730～910 (12)

図1･10 2 次元の界面エネルギーの極プロットと Wulff
の作図．
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ラッグや界面の曲率の影響も受ける．ソリュートドラッグは

固溶原子や不純物原子が a/g 界面に偏析し，界面移動に対

し付加的な摩擦を発生させる現象である．これについては次

回のマッシブ変態で触れることにして，以下では界面の曲率

の影響(GibbsThomson 効果)をもたらす a/g 界面エネルギ

ー(sag)について，現況を整理しておきたい．a/g 界面エネ

ルギーはフェライトの核生成において最も重要なパラメータ

ーのひとつであって，核生成速度の実験データから界面エネ

ルギーを推定することも行われている．

フェライトプレート先端のように，大きな曲率を有する界

面の両側における a, g 相の組成は，FeC 2 元合金においては，

ma
Fe＋

sag

r
Ṽa

Fe＝mg
Fe (1･8a)

ma
C＋

sag

r
Ṽ a

C＝mg
C (1･8b)

と書き表される．ここに，r はプレート先端の曲率半径を表

わす．

･･ 粒界フェライトのぬれ角による a/g 界面エネルギ

ーの測定

Gjostein ら(12)は炭素量を広範囲に変えた FeC 合金を使

って，a/g 界面エネルギーの直接測定を試みている．最初に

試料合金を(a＋g)2 相域で保持してフェライトを生成させ

る．この焼鈍で生成したフェライトは g 母相と方位関係を持

っているので，それを取り除くため，一旦冷却して50圧

延し，再び同じ温度で焼鈍した．この試料を使って，フェラ

イト粒と粒界とのぬれ角を測定し(図･(a)参照)，

sag

sgg
＝0.837～0.952 (1･9a)

sag

saa
＝0.901～0.970 (1･9b)

という結果を得た．ここに，saa と sgg は，それぞれ a 粒界

と g 粒界のエネルギーである．上記の比の値は双方とも炭素

が0.4付近で最小となった．Gjostein らはこの後，Gibbs

や Langmuir の吸着の理論を使って個別のエネルギーを推定

している．それによると，炭素濃度が0.1と0.4付近でそ

れぞれ，sag＝0.60～0.65 および 0.50 J/m2 程度の値が得ら

れている．

これらの値のもとになっているのは，粒界エネルギーの測

定値である．また，粒界エネルギーは表面エネルギーをもと

にして決められている．金属の表面エネルギーはゼロクリー

プ法で測定されたものが多く報告されている(13)．粒界エネ

ルギーは図1･9(b)に示すような粒界グルーブ(粒界が表面と

交わる箇所の溝)の角度を測定して求めることが多い(14)．表

･にこのような方法で求められた純鉄および FeC 合金に

おける値を示した．表面エネルギーや界面エネルギーは温度

に依存するので，測定温度にも注意されたい．

･･ フェライト核生成の実験から推定される界面エネ

ルギー値

古典核生成理論では核生成の活性化エネルギーが，

DG＝
4VW

(DGV)2
(1･10)

と書き表わされる(15)．ここで，DGV は核生成の駆動力，

VW はウルフ(Wulff)空間での臨界核の体積である．図･

に示すように，ウルフ空間とは，界面エネルギーを界面の方

位に対してプロットしたもので，VW は(J/m2)の 3 乗の次元

を有する．臨界核の形状は，界面エネルギー全体を最小にす

る形状であり，ウルフの作図によって求められる(15)．界面

エネルギーが等方的であれば，ウルフ空間における臨界核の

形状は，通常の空間と同じで球となり，VW＝4ps3
ag/3 であ

るから，式(1･10)より，実空間で球形の核に対して，

DG＝
16s3

ag

3(DGV)2
(1･11)





† Offermann らの値は，DG＝C/(DG)2 で定義される．VW と数

値は 4 倍異なるが，物理的には同じ量を表している．
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というよく知られた結果となる．

Lange らは高純度 FeC 合金でフェライトの粒界核生成速

度を組織写真から測定し，ピルボックス型の臨界核を仮定し

て界面エネルギーを推定した結果，sag＝0.01～0.03 J/m2 と

いう値が得られた(16)．これは，前項の直接測定によって得

られた値より桁違いに小さい．このことは，ぬれ角から求め

た sag の値を使うと，核生成速度の式で活性化エネルギー以

外の係数を考慮しても，核生成は事実上，起こり得ないほど

小さな値になることを示唆する．Offermann ら(17)はその後，

X 線回折により冷却中に核発生するフェライトの数をその

場測定することに成功し，C†が10－8 J3/m3 のオーダーと報

告している．この値は，組織写真をもとに推定した値(10－6

J3/m3 のオーダー)より VW ないし C の値で，1～2 桁小さく，

sag では10－3 J/m2 のオーダーである．さらに，Sharma

ら(18)は加熱中のオーステナイトの核生成速度をその場測定

し，Offermann らの値と同程度の a/g 界面エネルギーの値

を報告している．これらの結果は，核/母相界面は核が大き

く成長したあとの析出物/母相界面より整合性がよく，界面

エネルギーが低いためと解釈されている．

･･ シミュレーションによる界面エネルギー値の推定

原子間ポテンシャルを用いたシミュレーションによっても

界面エネルギーの値を求めることができる．異相界面エネル

ギーは界面の両側の結晶方位差と界面の方位に依存するが，

多くの場合，特定の方位関係でしかも最低の界面エネルギー

を有すると期待される方位の値が報告されているにすぎな

い．実際，EAM ポテンシャルを用いた a/g 界面エネルギー

の計算では，西山Wassermann(NW)の関係にある(335)g

方位の界面エネルギーが 0.34 J/m2 と報告された(19)．その

後，同じポテンシャルを用いて NW 関係の他の界面方位や

KurdjumovSachs(KS)の関係にあるいろいろな方位の a/g

界面のエネルギーの計算が行われた(20)．それによると，K

S の方位関係にある(112)g 方位の界面エネルギーが sag＝

0.27 J/m2 と最も小さく，ランダムな方位の界面エネルギー

の値 sag＝1.20 J/m2 までの間で様々な値が得られている．

1･3･1で述べた直接測定による値はこの範囲に含まれるが，

1･4･2で述べた核生成の実験から古典論を用いて得られるよ

うな小さな sag 値はシミュレーションでは得られていない．

これらの結果は何を意味するのであろうか．1 つは，古典

論では核もバルク相とみなし，巨視的な DGV や sag の値を

用いているから，核生成というミクロな過程の記述には適切

ではないということも考えられる．また，フェライト核発生

のような不均一核生成は核生成サイトの原子構造やエネルギ

ーにも依存するから，核生成理論の検証には不向きという考

えもあろう．近年はモンテカルロシミュレーションや非古典

的理論のように界面エネルギーを使わない核生成の解析手法

も提案されているが，古典論は均一核生成だけではなく，不

均一核生成も取り扱うことができ，実用的には極めて重要な

理論である．今後の発展が切に望まれる． (つづく)
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