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(57)【特許請求の範囲】
【請求項１】
　質量％で、
　Ｃ：0.02～0.10％、
　Si：0.01～0.50％、
　Mn：0.10～1.0％、
　Ｐ：0.015％以下、
　Ｓ：0.0020％以下、
　Ca：0.0002～0.0050％、
　Nb：0.03～0.15％、
　Ti：0.002～0.070％、
　Al：0.002～0.080％および
　Ｎ：0.001～0.008％
を、下記（１）式で示されるCP値（質量％）が0.85以下であり、かつMn量とNb量の比であ
る［Mn］／［Nb］が下記（２）式を満足する範囲にて含有し、残部がFeおよび不可避的不
純物の成分組成を有し、ベイナイトを主体とする組織を有することを特徴とするラインパ
イプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋22.36［Ｐ］…（１）
　0.8≦［Mn］／［Nb］≦25 …（２）



(2) JP 6288288 B2 2018.3.7

10

20

30

40

50

　　ただし、［　］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０と
する。
【請求項２】
　前記成分組成として、さらに、質量％で、
　Cu：0.01～0.50％、
　Ni：0.01～0.50％、
　Cr：0.01～0.50％、
　Mo：0.01～0.50％、
　Ｖ：0.002～0.10％
の中から選ばれる１種または２種以上を、下記（３）式で示されるCP値（質量％）が0.85
以下となる範囲にて含有することを特徴とする請求項１に記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋[1.74［Cu］＋1.7［Ni］]/15＋[1.18［Cr］＋1.95［M
o］＋1.74［Ｖ］]/5＋22.36［Ｐ］…（３）
　　ただし、［　］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０と
する。
【請求項３】
　さらに、質量％で、
　REM：0.0002～0.050％、
　Mg：0.0002～0.005％
の中から選ばれる１種または２種を含有することを特徴とする請求項１または２に記載の
ラインパイプ用鋼板。
【請求項４】
　さらに、下記（４）式で示されるPCM値（質量％）を0.16以下とすることを特徴とする
請求項１～３の何れかに記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　PCM＝［Ｃ］＋[Si]/30＋[Mn]/20＋[Cu]/20＋[Ni]/60＋[Cr]/20＋[Mo]/15＋［Ｖ］/10＋
５［Ｂ］…（４）
　　ただし、［　］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０と
する。
【請求項５】
　さらに、Ti量とＮ量の比である［Ti］／［Ｎ］が下記（５）式を満たすことを特徴とす
る請求項１～４の何れかに記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　1.0≦［Ti］／［Ｎ］≦4.0 …（５）
　　ただし、［　］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０と
する。
【請求項６】
　請求項１～５の何れかに記載の成分組成を有する鋼スラブを、1000～1300℃の温度に加
熱し、Ar3温度以上の圧延終了温度で熱間圧延した後、（Ar3－10℃）以上の温度から５℃
／ｓ以上の冷却速度で200～600℃の温度域まで冷却を行うことを特徴とする、ベイナイト
を主体とする組織を有するラインパイプ用鋼板の製造方法。
【請求項７】
　請求項１～５の何れかに記載の鋼板からなるラインパイプ用鋼管。
【発明の詳細な説明】
【技術分野】
【０００１】
　本発明は、特に耐水素誘起割れ性に優れた高強度のラインパイプ用鋼板とその製造方法
に関するものである。
【背景技術】
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【０００２】
　硫化水素を含む原油や天然ガスの輸送に用いられるラインパイプは、強度、靭性、溶接
性の他に、耐水素誘起割れ性（以下、耐HIC性とも示す）や耐応力腐食割れ性（耐SCC性）
などのいわゆる耐サワー性が必要とされる。鋼材の水素誘起割れ（以下、HICとも示す）
は、腐食反応により水素イオンが鋼材表面に吸着し、原子状の水素として鋼内部に侵入し
、鋼中のＭｎＳなどの非金属介在物や硬い第２相組織のまわりに拡散・集積し、そこでの
内圧を高めて割れを誘発するものとされている。
【０００３】
　耐サワー性に優れるラインパイプ用鋼板について、特許文献１および特許文献２には、
偏析傾向の高い元素（Ｃ、Mn、Ｐ等）の低減や、スラブ加熱段階での均熱処理、冷却時の
変態途中での加速冷却により、中心偏析部での割れの起点となる島状マルテンサイト、割
れの伝播経路となるマルテンサイトやベイナイトなどの硬化組織の生成を抑制した、耐HI
C性に優れた鋼が開示されている。
　また、水素誘起割れを防ぐための技術として、特許文献３には、ＣａやＣｅをＳ量に対
して適量添加することにより、針状のＭｎＳの生成を抑制し、ＭｎＳの形態を応力集中の
小さい微細に分散した球状の介在物に変化させて割れの発生・伝播を抑制する、耐ＨＩＣ
性の優れたラインパイプ用鋼の製造方法が開示されている。
　さらに、特許文献４および特許文献５には、Ｃａ適量添加とともに、Ｃ量とＭｎ量また
はＮｂ量を制御することにより、ポリゴナルフェライトや粗大なＮｂＣの生成を抑制した
、耐ＨＩＣ性に優れた鋼が開示されている。
【先行技術文献】
【特許文献】
【０００４】
【特許文献１】特開昭６１－６０８６６号公報
【特許文献２】特開昭６１－１６５２０７号公報
【特許文献３】特開昭５４－１１０１１９号公報
【特許文献４】特許第４７００７４０号公報
【特許文献５】特許第４７００７４１号公報
【発明の概要】
【発明が解決しようとする課題】
【０００５】
　さて、ラインパイプに供される高強度鋼板は、制御圧延および加速冷却による、いわゆ
るTMCP技術により製造される場合が多い。この加速冷却によって得られる高強度鋼板のミ
クロ組織は、ベイナイトまたはアシキュラーフェライトなどの比較的割れ感受性の高い組
織となる場合がある。その場合は、特に中心偏析部において、割れ感受性の高い粗大なブ
ロック状ベイナイトや島状マルテンサイトの生成を抑制することが重要である。上記の特
許文献で報告されている耐HIC性を改善する手法はいずれも、中心偏析部での割れを抑制
対象としているが、高強度鋼板の耐HIC性を向上するには、中心偏析の低減が未だ不十分
であり、さらに厳格な偏析抑制が必要である。また、上記の特許文献に従う成分や製造条
件の制約を実施すると、TMCPによる強度および靭性の向上効果が十分に得られない場合や
、製造コストが悪化してしまう場合もある。
　したがって、高強度鋼板の耐HIC性を改善するためには、強度および靭性を確保し、か
つ厳格な中心偏析の抑制を可能とする成分設計や中心偏析部を割れ感受性が低いミクロ組
織に制御することが希求されていた。
【０００６】
　本発明の目的は、このような従来技術の課題を解決し、中心偏析部の水素誘起割れに対
して優れた耐性を有するとともに、TMCPによる強度および靭性の向上効果を十分に活用し
た、ラインパイプ用鋼板を提供することにある。
【課題を解決するための手段】
【０００７】
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　本発明の要旨構成は、次のとおりである。
１．質量％で、
　Ｃ：0.02～0.10％、
　Si：0.01～0.50％、
　Mn：0.10～1.0％、
　Ｐ：0.015％以下、
　Ｓ：0.0020％以下、
　Ca：0.0002～0.0050％、
　Nb：0.03～0.15％、
　Ti：0.002～0.070％、
　Al：0.002～0.080％および
　Ｎ：0.001～0.008％
を、下記（１）式で示されるCP値（質量％）が0.85以下であり、かつMn量とNb量の比であ
る［Mn］／［Nb］が下記（２）式を満足する範囲にて含有し、残部がFeおよび不可避的不
純物の成分組成を有し、ベイナイトを主体とする組織を有することを特徴とするラインパ
イプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋22.36［Ｐ］…（１）
　　0.8≦［Mn］／［Nb］≦25 …（２）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【０００８】
２．前記成分組成として、さらに、質量％で、
　Cu：0.01～0.50％、
　Ni：0.01～0.50％、
　Cr：0.01～0.50％、
　Mo：0.01～0.50％、
　Ｖ：0.002～0.10％
の中から選ばれる１種または２種以上を、下記（３）式で示されるCP値（質量％）が0.85
以下となる範囲にて含有することを特徴とする前記１に記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋[1.74［Cu］＋1.7［Ni］]/15＋[1.18［Cr］＋1.95［M
o］＋1.74［Ｖ］]/5＋22.36［Ｐ］…（３）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【０００９】
３．さらに、質量％で、
　Ｂ：0.0002～0.005％、
　REM：0.0002～0.050％、
　Mg：0.0002～0.005％
の中から選ばれる１種または２種以上を含有することを特徴とする前記１または２に記載
のラインパイプ用鋼板。
【００１０】
４．さらに、下記（４）式で示されるＰCM値（質量％）を0.16以下とすることを特徴とす
る前記１～３の何れかに記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　ＰCM＝［Ｃ］+[Si]/30+[Mn]/20+[Cu]/20+[Ni]/60+[Cr]/20+[Mo]/15＋［Ｖ］/10＋５［
Ｂ］…（４）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
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【００１１】
５．さらに、Ti量とＮ量の比である［Ti］／［Ｎ］が下記（５）式を満たすことを特徴と
する前記１～４の何れかに記載のラインパイプ用鋼板。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　1.0≦［Ti］／［Ｎ］≦4.0 …（５）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００１２】
６．前記１～５の何れかに記載の成分組成を有する鋼スラブを、1000～1300℃の温度に加
熱し、Ar3温度以上の圧延終了温度で熱間圧延した後、（Ar3－10℃）以上の温度から５℃
／ｓ以上の冷却速度で200～600℃の温度域まで冷却を行うことを特徴とするラインパイプ
用鋼板の製造方法。
【００１３】
７．前記１～５の何れかに記載の鋼板からなるラインパイプ用鋼管。
【発明の効果】
【００１４】
　本発明によれば、高強度および高靭性で且つ優れた耐HIC性を有する、ラインパイプ用
鋼板を提供することができる。また、本発明のラインパイプ用鋼板を用いる鋼管は、高強
度および高靭性で且つ優れた耐HIC性を有するため、硫化水素を含む原油や天然ガスの輸
送に極めて適したものとなる。
【発明を実施するための最良の形態】
【００１５】
　発明者らは、高強度鋼板の耐HIC性の向上と高強度化および高靭性化とを両立させるた
めに、鋼材の成分とミクロ組織および鋼板の製造方法について鋭意検討した。すなわち、
高強度を確保しつつも偏析を抑制して割れ感受性が低くなる成分系として、偏析を考慮し
たCP値を適正化すること、さらにミクロ組織は変態強化を活用した均一微細なベイナイト
組織とすること、が極めて効果的であるとの知見を得るに到った。すなわち、偏析しやす
い合金成分の含有量を厳しく管理し、成分組成をCP値で適正化することにより、中心偏析
部からの割れを抑制できることを見出した。特に、低Mn化により中心偏析の大幅な低減と
MnＳ介在物の生成抑制とを図り、且つNbを有効活用することにより、制御圧延後に加速冷
却する製造プロセスにおいて、高温での未再結晶域圧延が可能になるとともに、加速冷却
時のベイナイト変態による変態強化の効果が増大し、且つ組織の微細化を図ることができ
るという知見を得た。
【００１６】
　上記のような低Mn化且つNbを有効活用したベイナイト組織を有する高強度鋼板は、中心
偏析が顕著に低減され且つ均一な微細組織となり、割れ感受性の高い粗大なブロック状ベ
イナイトや島状マルテンサイトの生成が抑制されるとともに、MnＳ介在物の生成も顕著に
抑制されるため、割れに対する抵抗が極めて高く、HICの発生を抑制することが可能とな
る。また、中心偏析を顕著に低減した均一微細なベイナイト組織を有する鋼板は、溶接部
の割れ感受性も低く、溶接熱影響部靭性も改善することができる。さらに、高Nb添加によ
る未再結晶域拡大効果と、加速冷却時のベイナイト変態による変態強化とを最大限に活用
するため、高強度および高靭性化が達成できるとともに、高温圧延による高効率製造が可
能となる。
【００１７】
　以下に、本発明に係るラインパイプ用鋼板について詳述する。本発明の鋼板では、成分
組成および金属組織（ミクロ組織）を規定することが肝要であり、成分組成から順に説明
する。
【００１８】
［成分組成］
　以下に成分組成における各成分の含有量の限定理由を示す。なお、成分に関する説明に
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おいて「％」で示す単位は特に断らないかぎり、質量％である。
Ｃ：0.02～0.10％
　Ｃは、鋼の強度を向上させるのに有効な元素であるが、0.02％未満では十分な強度が確
保できない。一方、Ｃ量が0.10％を超えると母材靭性および溶接熱影響部靭性を劣化させ
るとともに、中心偏析部の硬さを上昇させて耐HIC性を劣化させるため、0.02～0.10％の
範囲とする。溶接熱影響部靭性および耐HIC性の観点から、好ましくは、0.02～0.08％で
ある。
【００１９】
Si：0.01～0.50％
　Siは、脱酸のために添加するが、0.01％未満では脱酸効果が十分に得られない。一方、
Si量が0.50％を超えると母材靭性や溶接熱影響部靭性を劣化させるため、0.01～0.50％の
範囲とする。溶接熱影響部靭性の観点から、好ましくは、0.01～0.40％である。
【００２０】
Mn：0.10～1.0％
　Mnは、本発明において重要な元素である。すなわち、Mnは強度および靭性を確保するた
めに添加するが、0.10％未満ではその効果が十分に得られない。一方、Mn量が1.0％を超
えると中心偏析が顕在化して、加速冷却時に偏析部が硬化し、溶接熱影響部靭性および耐
HIC性が劣化する場合がある。Mnは中心偏析の主因となる元素であり、低Mn化により中心
偏析の大幅な低減とMnＳ介在物の生成抑制とが可能となり、耐HIC性を改善することがで
きる。したがって、Mnは0.10～1.0％の範囲とする。特に、耐HIC性の観点から、好ましい
Mn量は0.10～0.80％である。また、強度および靭性の確保と製造コスト低減の観点から、
好ましいMn量は0.20～0.80％である。さらに好ましくは、0.30～0.80％である。
【００２１】
Ｐ：0.015％以下
　Ｐは、不可避に混入する不純物元素であり、溶接性を劣化させるとともに、中心偏析部
の硬さを上昇させて溶接熱影響部靭性および耐HIC性を劣化させるため、その傾向が顕著
となる0.015％を超えない範囲、すなわち0.015％以下に抑制する。特に、耐HIC性の観点
から、好ましいＰ量は0.010％以下である。
【００２２】
Ｓ：0.0020％以下
　Ｓは、一般的に鋼中においてMnＳ介在物となり耐HIC性を劣化させるため少ないほどよ
い。また、Ｓは粒界に偏析して粒界強度を低下させるため、母材靭性および溶接熱影響部
靭性を劣化させる。Ｓを0.0020％以下まで低減すれば、Ｓによる耐HIC性劣化および靭性
低下はほとんど認められなくなるため、Ｓ量は0.0020％以下に限定する。耐HIC性の観点
から、好ましくは、0.0010％以下である。
【００２３】
Ca：0.0002～0.0050％
　Cａは、硫化物系介在物の形態制御による耐HIC性向上に有効な元素であるが、0.0002％
未満ではその効果が十分に発揮されない。一方、0.0050％を超えて添加しても上記の効果
が飽和し、むしろ鋼の清浄度の低下により耐HIC性を劣化させることになる。従って、Ca
は0.0002～0.0050％の範囲とする。耐HIC性の観点から、好ましくは、0.0005～0.0040％
である。
【００２４】
Nb：0.03～0.15％
　Nbは、本発明において極めて重要な元素である。Nbの添加によって、変態強化を活用し
て効果的に強度を増大することができ、且つ組織微細化を図ることができる。Nbは、未再
結晶域を拡大するとともに変態強化に有効な元素であるため、TMCPによる変態強化および
組織微細化の効果を増大する。また、高Nb添加による変態強化の増大と組織の微細粒化に
より、強度と靭性を向上させることができ、且つ高温圧延による高効率製造が可能となる
。しかし、0.03％未満ではその効果が十分に得られない。一方、0.15％を超えると粗大な
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Nb析出物が残存して耐HIC性が劣化するとともに、母材靭性および溶接熱影響部靭性が劣
化する。したがって、Nbは0.03～0.15％の範囲とする。Nb添加による変態強化および組織
微細化の効果増大の観点から、好ましいNb量は0.04～0.15％である。さらに好ましくは、
0.05～0.15％である。また、Nbによる未再結晶域拡大効果および変態強化を十分に活用し
、且つ耐HIC性の劣化抑制と母材靭性および溶接熱影響部靭性の劣化を抑制するという観
点から、好ましくは0.07～0.12％とする。
【００２５】
Ti：0.002～0.070％
　Tiは、強度の上昇、母材靭性の向上および溶接熱影響部靭性の向上に寄与する元素であ
る。特に、Tiは、Ｎと析出物を形成して高温域での粒成長を抑制し、溶接熱影響部靭性を
向上する元素として有効である。その効果を得るためには0.002％以上で添加する。一方
、過剰に添加すると溶接性が劣化するとともに、耐HIC性が劣化するため、Tiを添加する
場合は0.070％を上限とする。溶接熱影響部靭性の観点から、好ましくは、0.005～0.050
％である。
【００２６】
Al：0.002～0.080％
　Alは、脱酸剤として添加されるが、0.002％未満では効果がない。一方、0.080％を超え
ると鋼の清浄度が低下し、母材靭性および溶接熱影響部靭性が劣化するため、0.002～0.0
80％の範囲とする。母材靭性および溶接熱影響部靭性の観点から、好ましくは、0.010～0
.060％である。
【００２７】
Ｎ：0.001～0.008％
　Ｎは、上記した通り、Tiと析出物を形成して高温域での粒成長を抑制し、溶接熱影響部
靭性の向上に寄与する元素である。Ｎ量が0.001％未満では、上記の効果が十分に得られ
ない。一方、0.008％を超えて過剰に添加すると、溶接熱影響部靭性の劣化を招くととも
に、製鋼段階でのスラブ割れを招く危険性がある。したがって、Ｎは0.001～0.008％の範
囲とする。溶接熱影響部靭性の観点から、好ましくは、0.002～0.006％である。
【００２８】
　上記した基本成分組成は、さらに、下記（１）式で表されるCP値（質量％）が0.85以下
となる成分範囲に設計することが肝要である。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋22.36［Ｐ］…（１）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００２９】
　上記（１）式で表されるCP値は、各合金元素の含有量から中心偏析部の材質を推定する
ために用いるものである。このCP値が高いほど中心偏析部の成分濃度が高くなり、中心偏
析部の硬さが上昇する。このCP値を0.85以下とすることによって、中心偏析部での割れ感
受性を低下させて、サワー環境の厳しいHIC試験での割れを抑制することが可能となる。
【００３０】
　特に、低Mn化かつ高Nb添加による変態強化の増大および組織の微細粒化をはかる本発明
では、CP値を0.85以下とすることによって、割れ感受性の高い粗大なブロック状ベイナイ
トや島状マルテンサイトの生成が抑制されるとともに、MnＳ介在物の生成も顕著に抑制さ
れるため、割れに対する抵抗が極めて高く、HICの発生を抑制することが可能となる。
【００３１】
　なお、CP値が低いほど中心偏析部の硬さが低くなるため、さらに高い耐HIC性が必要な
場合はその上限を0.80とすることが望ましい。さらに好ましいCP値は0.75以下である。
【００３２】
　上記した基本成分組成は、さらに、Mn量とNb量の比である［Mn］／［Nb］が下記（２）
式を満たす成分範囲に設計することが肝要である。
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　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　0.8≦［Mn］／［Nb］≦25 …（２）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００３３】
　Mnは中心偏析の主因となる元素であり、中心偏析部の硬化を助長して耐HIC性や溶接熱
影響部靱性の劣化をまねく。特に、中心偏析部に析出物が残存している場合は、中心偏析
部の劣化が顕著となる。ここで、Nbは変態強化の増大および組織微細化に有効に寄与する
元素であるが、Mnが偏析すると、それに伴ってNbも偏析し易くなるため、硬化した中心偏
析部に粗大なNb析出物が残存する懸念が生じる。この中心偏析部でのMn偏析とNb析出物を
制御することにより、中心偏析部の割れ感受性を低減することができる。従って、中心偏
析部でのNb析出物による耐HIC性や溶接熱影響部靱性の劣化を抑制するためには、Mn量とN
b量の両含有量の相関関係を適切に制御することが重要となる。すなわち、Mn量とNb量の
比である［Mn］／［Nb］が0.8未満では、中心偏析部に粗大なNb析出物が残存し易くなり
、耐HIC性や溶接熱影響部靱性が劣化する。また、［Mn］／［Nb］が25を超えると、ベイ
ナイトの組織微細化効果が減少するとともに中心偏析部の硬化が顕著になり、Nb析出物に
よる割れ感受性が高くなり、耐HIC性や溶接熱影響部靱性が劣化する。したがって、Mn量
とNb量の比は、0.8≦［Mn］／［Nb］≦25の範囲とする。耐HIC性や溶接熱影響部靱性の観
点から、好ましくは、2.0≦［Mn］／［Nb］≦20である。さらに好ましくは、4.0≦［Mn］
／［Nb］≦16である。
【００３４】
　以上が本発明の基本成分組成であるが、鋼板の強度、母材靭性および溶接熱影響部靭性
をさらに改善する必要があれば、その必要に応じて、Cu：0.01～0.50％、Ni：0.01～0.50
％、Cr：0.01～0.50％、Mo：0.01～0.50％、Ｖ：0.002～0.10％の中から選ばれる１種ま
たは２種以上を含有してもよい。
【００３５】
Cu：0.01～0.50％
　Cuは、母材靭性の改善と強度の上昇に有効な元素であり、そのためには0.01％以上で添
加することが好ましい。一方、過剰に添加すると溶接性が劣化するため、Cuを添加する場
合は0.50％を上限とする。
【００３６】
Ni：0.01～0.50％
　Ｎｉは、母材靭性の改善と強度の上昇に有効な元素であり、そのためには0.01％以上で
添加することが好ましい。一方、過剰に添加するとコスト的に不利になり、また、溶接熱
影響部靱性が劣化するため、Niを添加する場合は0.50％を上限とする。
【００３７】
Cr：0.01～0.50％
　Crは、母材靭性の改善と強度の上昇に有効な元素であり、そのためには0.01％以上で添
加することが好ましい。一方、過剰に添加すると溶接性が劣化するため、Crを添加する場
合は0.50％を上限とする。
【００３８】
Mo：0.01～0.50％
　Moは、母材靭性の改善と強度の上昇に有効な元素であり、そのためには0.01％以上で添
加することが好ましい。一方、過剰に添加すると溶接性が劣化するため、Moを添加する場
合は0.50％を上限とする。
【００３９】
Ｖ：0.002～0.10％
　Ｖは、強度の上昇に有効な元素であり、そのためには0.002％以上で添加することが好
ましい。一方、過剰に添加すると溶接性が劣化するため、Ｖを添加する場合は0.10％を上
限とする。
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【００４０】
　上記した選択添加元素群から適宜選択された成分を含む場合、上記したCP値は、下記の
式（３）に従って算出し、該CP値が0.85以下となる成分範囲に設計することが上記のとお
り肝要である。なお、さらに高い耐HIC性が必要な場合は、該CP値の上限を0.80とするこ
とが望ましい。さらに好ましくは、0.75以下である。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　CP＝4.46［Ｃ］＋2.37［Mn］/6＋[1.74［Cu］＋1.7［Ni］]/15＋[1.18［Cr］＋1.95［M
o］＋1.74［Ｖ］]/5＋22.36［Ｐ］…（３）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００４１】
　さらに、鋼板の強度、母材靭性および溶接熱影響部靭性を改善する必要があれば、その
必要に応じて、Ｂ：0.0002～0.005％、REM：0.0002～0.050％、Mg：0.0002～0.005％の中
から選ばれる１種または２種以上を含有してもよい。
【００４２】
Ｂ：0.0002～0.005％
　Ｂは、強度上昇に寄与する元素であり、そのためには0.0002％以上で添加することが好
ましい。一方、過剰に添加すると母材靭性および溶接熱影響部靭性が劣化するため、Ｂを
添加する場合は0.005％を上限とする。
【００４３】
REM：0.0002～0.050％
　REMは、溶接熱影響部靭性を改善する元素であり、そのためには0.0002％以上で添加す
ることが好ましい。一方、過剰に添加すると溶接熱影響部靭性が劣化するため、REMを添
加する場合は0.050％を上限とする。
【００４４】
Mg：0.0002～0.005％
　Mgは、溶接熱影響部靭性を改善する元素であり、そのためには0.0002％以上で添加する
ことが好ましい。一方、過剰に添加すると溶接熱影響部靭性が劣化するため、Mgを添加す
る場合は0.005％を上限とする。
【００４５】
　上記した成分組成は、さらに、下記（４）式で表されるＰCM値（質量％）が0.16以下と
なる成分範囲に設計することが好ましい。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　ＰCM＝［Ｃ］+[Si]/30+[Mn]/20+[Cu]/20+[Ni]/60+[Cr]/20+[Mo]/15＋［Ｖ］/10＋５［
Ｂ］…（４）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００４６】
　上記（４）式で表されるPCM値は、溶接割れ感受性指数であり、PCM値が0.16以下となる
成分組成とすることにより、良好な溶接熱影響部靭性を確保することができる。溶接熱影
響部靭性の観点から、好ましくは、0.14以下である。さらに好ましくは、0.12以下である
。
【００４７】
　上記した成分組成は、さらに、Ti量とＮ量の比である［Ti］／［Ｎ］が下記（５）式を
満たす成分範囲に設計することが好ましい。
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　記
　1.0≦［Ti］／［Ｎ］≦4.0 …（５）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００４８】
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　TiとＮは、TiＮ析出物を生成して、溶接部の結晶粒の粗大化を抑制することにより、溶
接熱影響部靭性を改善する。該効果を充分に発揮するためには、Ti量とＮ量の両含有量の
相関関係が重要となる。すなわち、［Ti］／［Ｎ］が1.0未満では、TiＮ析出物の生成が
不十分で結晶粒が粗大化するため、溶接熱影響部靱性が低下する。また、［Ti］／［Ｎ］
が4.0を超えると、TiＮ析出物が粗大化し、結晶粒界でのピンニング効果が低下して結晶
粒の粗大化を抑制できないため溶接熱影響部靱性が劣化するとともに、耐HICが劣化する
。溶接熱影響部靱性の観点から、好ましくは、1.5≦［Ti］／［Ｎ］≦4.0である。さらに
好ましくは、2.0≦［Ti］／［Ｎ］≦4.0である。
【００４９】
　上記以外の残部はFeおよび不可避的不純物からなる。ただし、本発明の作用効果を害し
ない限り、他の微量元素の含有を妨げない。なお、不可避的不純物としては、例えば、Ｏ
：0.0030％以下が許容できる。
【００５０】
［金属組織（ミクロ組織）］
　本発明の高強度鋼板の金属組織は、ベイナイトを主体とする組織とする。なぜなら、二
相組織を有する鋼板は、二相界面に水素が集積しやすい上に、二相界面が割れの伝播経路
となって耐HIC性に劣るものとなるため、均一なベイナイトを主体とする組織とすること
が重要である。特に、本発明の鋼板が有するベイナイト組織は、上記したように中心偏析
の低減が顕著であるため、中心偏析部においても割れ感受性の高い粗大なブロック状ベイ
ナイトや島状マルテンサイトの生成は無く、均一なベイナイト組織となっている。さらに
、本発明の鋼板が有するベイナイト組織は、加速冷却時に変態した均一微細なベイナイト
組織であり、変態強化により優れた強度と靭性を有している。本発明の中心偏析を顕著に
低減した均一微細なベイナイト組織を有する鋼板は、割れ感受性が低く、強度、母材靭性
および溶接熱影響部靭性に優れ、かつ耐HIC性も優れている。
【００５１】
　なお、本発明におけるベイナイト組織は、変態強化に寄与する加速冷却時あるいは加速
冷却後に変態するベイニティックフェライトまたはグラニュラーフェライトと称される組
織を含むものとする。なぜなら、加速冷却時あるいは加速冷却後に冷却開始温度以下の温
度で生成するフェライトは、過冷却状態でベイニティックな変態挙動をとるため、変態強
化により優れた強度と靭性を有するからである。すなわち、加速冷却時あるいは加速冷却
後に生成するベイニティックフェライトおよびグラニュラーフェライトは、加速冷却前に
生成する粒界が平滑で明瞭である通常のポリゴナルフェライトに比べて強度と靭性に優れ
ている。
【００５２】
　ここで、ベイナイト組織に、フェライトやマルテンサイト、パーライト、残留オーステ
ナイト、島状マルテンサイト（ＭＡ）などの異なる金属組織が１種または２種以上混在す
る場合は、異相界面での水素集積や応力集中によってHICを生じやすくなるため、ベイナ
イト組織以外の組織分率は少ない程良い。ただし、ベイナイト組織以外の組織の体積分率
が十分に低い場合には、それらの影響は無視できる。具体的には、ベイナイト組織以外の
金属組織（フェライト、マルテンサイト、パーライト、残留オーステナイト、島状マルテ
ンサイト（ＭＡ）等の１種または２種以上）の合計が体積分率で５％未満であれば、大き
な影響はないため、本発明におけるベイナイトを主体とする組織は、ベイナイト相が95％
以上であることを意味する。特に、耐HIC性の観点から、島状マルテンサイト（ＭＡ）は
３％以下であることがより好ましい。なお、ここでのベイナイト組織以外の金属組織に分
類されるフェライトは、加速冷却前に生成するフェライトである。
【００５３】
　次に、本発明に係るラインパイプ用鋼板の製造条件について説明する。以下の説明にお
いて、温度はスラブや鋼板の厚み方向の平均温度とする。
［スラブ加熱温度：1000～1300℃］
　スラブ加熱温度が1000℃未満では炭化物の固溶が不十分になって必要な強度が得られな
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い。また、粗大な炭化物の残存により母材靭性および耐HIC性が劣化する。一方、1300℃
を超えると、結晶粒径が粗大化して母材靭性が劣化する。Nbを活用して強度と靭性を向上
させるためには、スラブ加熱温度は1050～1250℃とすることがより好ましい。
【００５４】
［熱間圧延終了温度：Ar3点以上］
　熱間圧延終了温度は、冷却中におけるフェライト変態開始温度であるAr3点以上とする
。すなわち、圧延終了温度がAr3点未満になると、フェライトが残存して二相組織となる
ため、耐HIC性が劣化する。また、製造効率の観点からは、高温で圧延した方が良く、圧
延終了温度は800℃以上とすることが好ましい。このAr3点は、下記式（６）にて求めるこ
とができる。
　　　　　　　　　　　　　記
　Ar3＝910－310［Ｃ］－80［Mn］－20［Cu］－15［Cr］－55［Ni］－80［Mo］　…（６
）
　　ただし、［］は該括弧内の元素の含有量（質量％）を示し、添加しない元素は０とす
る。
【００５５】
　上記の熱間圧延を終了した後、（Ar3－10℃）以上の温度から５℃／ｓ以上の冷却速度
で200～600℃の温度域まで冷却を行う。すなわち、圧延終了後に放冷または徐冷を行うと
、十分な変態強化が得られないため、加速冷却を行う。冷却設備としては任意の設備を用
いることが可能であり、特に規定する必要はない。
【００５６】
［冷却開始温度：（Ar3－10℃）以上］
　冷却開始温度が（Ar3－10℃）未満では、加速冷却前のフェライト生成量が多くなり、
体積分率で５％を超えるフェライトが生成して、強度低下が大きくなると共に耐HIC性が
劣化するため、冷却開始温度は（Ar3－10℃）以上とする。強度と耐HIC性とを両立させる
観点から、冷却開始温度はAr3点以上とすることがより好ましい。
【００５７】
［冷却速度：５℃／ｓ以上］
　冷却速度が５℃／ｓ未満では、ベイナイト変態による変態強化が十分に得られず、強度
と母材靭性が低下する。均一微細なベイナイト組織とし、ベイナイト変態による変態強化
の効果を十分に発揮させるために、圧延終了後の冷却速度は10℃／ｓ以上とすることがよ
り好ましい。また、冷却速度が大き過ぎると中心偏析部が硬化して割れ感受性が高まるお
それがあるため、耐HICの観点から、冷却速度の上限は60℃／ｓとすることが好ましい。
【００５８】
［冷却停止温度：200～600℃］
　熱間圧延終了後の冷却を200～600℃の温度域まで急速に行うことにより、ベイナイトを
主体とする組織を生成させる。すなわち、冷却停止温度が200℃未満では、マルテンサイ
ト組織となるか、島状マルテンサイト（ＭＡ）が生成するために母材靭性が低下するとと
もに、耐HIC性が劣化する。一方、冷却停止温度が600℃を超えると、ベイナイト変態によ
る変態強化の効果が十分ではなく強度と母材靭性が低下するとともに、パーライトが析出
して耐HIC性が劣化する。耐HIC性およびベイナイト変態による変態強化の効果を十分に得
るという観点から、冷却停止温度は250～550℃とすることがより好ましい。
【００５９】
［鋼管］
　上記したラインパイプ用鋼板を、プレスベンド成形、ロール成形、ＵＯＥ成形等で管状
に成形した後溶接し、さらに必要に応じて拡管等を行うことにより、原油や天然ガスの輸
送に好適なラインパイプ用鋼管（ＵＯＥ鋼管、電縫鋼管、スパイラル鋼管等）を製造する
ことができる。例えば、ＵＯＥ鋼管は、鋼板の端部を開先加工し、Ｃプレス、Ｕプレス、
Ｏプレスで環状に成形した後、仮付溶接および内外面溶接で開先部を溶接し、拡管工程を
経て製造される。上記したラインパイプ用鋼板からなるラインパイプ用鋼管は、強度、母
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材靭性および溶接熱影響部靱性に優れ、かつサワー環境でも割れ感受性が低く、耐HIC性
に優れている。
【実施例】
【００６０】
　表１に示す化学成分の鋼（鋼種Ａ～Ｗ）を連続鋳造法によりスラブとし、これを用いて
表２に示す製造条件に従ってNo.１～No.31の厚鋼板を製造した。すなわち、スラブを加熱
後、熱間圧延により所定の板厚とした後、直ちに水冷型の加速冷却設備を用いて冷却を行
った。
　かくして得られた鋼板の金属組織を、光学顕微鏡、走査型電子顕微鏡（SEM）により観
察した。また、各鋼板の引張特性、母材靱性、溶接熱影響部靱性、耐HIC性を測定した。
それらの結果を、表２に併記する。
【００６１】
　ここで、引張特性は、圧延垂直方向の全厚試験片を引張試験片として引張試験を行い、
引張強さを測定した。母材靭性は、－30℃におけるDWTT試験（落重特性）で評価した。溶
接熱影響部靱性は、再現熱サイクル装置によって、最高加熱温度1400℃、入熱40kJ／cmに
相当する熱履歴を加えた試験片を用いてシャルピー試験を行った。耐HIC性は、NACE Stan
dard TM－02－84に準じた、浸漬時間96時間のHIC試験を行い、割れが認められない場合を
耐HIC性が良好と判断して“○”、そして割れが発生した場合を耐HIC性が不良と判断して
“×”と評価した。
　本発明の目標範囲は、製造上のばらつきを考慮して、高強度鋼板として引張強さ520MPa
以上、金属組織（ミクロ組織）はベイナイトを主体とする組織、母材靱性は－30℃におけ
るDWTT試験で延性破面率85％以上、溶接熱影響部靱性は－30℃におけるシャルピー試験で
延性破面率50％以上、HIC試験で割れが認められないこととした。
【００６２】
　表２において、No.１～18は本発明例であり、いずれもベイナイトを主体とする組織で
あり、耐HIC性が良好で、引張強さ520MPa以上、DWTT試験での延性破面率85％以上、溶接
熱影響部のシャルピー試験での延性破面率50％以上である。
　一方、No.19～22は、化学成分は本発明条件を満足するが、製造条件が本発明を満足し
ない比較例であり、いずれも十分な引張強さが得られていないか、母材靱性や溶接熱影響
部靱性、耐HIC性が劣っている。
　No.19は、スラブ加熱温度が低く、ベイナイト変態での変態強化に重要なNbの固溶が不
十分で引張強さが低下しているとともに、冷却停止温度が高いため、ベイナイトを主体と
する組織が得られず、強度および母材靭性が低下している。No.20～22は、熱間圧延条件
と加速冷却条件が本発明条件を満足しないためベイナイトを主体とする組織が得られず、
強度が不十分であるか、フェライトおよび島状マルテンサイト（ＭＡ）やパーライトが析
出するため、母材靱性や溶接熱影響部靱性、耐HIC性が劣っている。
　No.23～31は、化学成分が本発明条件を満足しないため、母材靱性や溶接熱影響部靱性
、耐HIC性が劣っている。
【００６３】
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【表１】

【００６４】
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【表２】
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