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(57)【特許請求の範囲】
【請求項１】
　質量％で、
　Ｃ：０．１～０．３％、Ｃｏ：８～１７％、Ｎｉ：４～８％、Ｃｒ：６～１１％、Ｍｏ
：１～３％、Ｖ：０．８％未満、Ｗ：３％未満、Ｓｉ：１％未満、Ｔｉ：０．２％未満、
残部がＦｅおよび不可避不純物から成る構造用ステンレス鋼合金であって、
　ＴＣＰ金属間化合物相を含まないラスマルテンサイトミクロ組織を有し、
　前記ＣはナノスケールのＭ２Ｃカーバイド粒子として分散しており、
　前記Ｍ２Ｃカーバイド粒子は１０ナノメートル未満の平均直径を有し、ここでＭはＣｒ
、Ｍｏ、ＷおよびＶからなる群から選択される２以上の元素であること、
　を特徴とする構造用ステンレス鋼合金。
【請求項２】
　ＭがＣｒおよびＭｏを含むことを特徴とする請求項１記載の構造用ステンレス鋼合金。
【請求項３】
　ＭがＣｒ、ＭｏおよびＶを含むことを特徴とする請求項１記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項４】
　ＭがＭｏ、並びにＣｒ、ＷおよびＶからなる群から選択される２以上の元素、を含むこ
とを特徴とする請求項１記載の構造用ステンレス鋼合金。
【請求項５】
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　１７９２．６ＭＰａより大きな引張強さを持つことを特徴とする請求項１記載の構造用
ステンレス鋼合金。
【請求項６】
　降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩＣ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１/２、ＭＰａで表わされる請求項１記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項７】
　引張強さが１７９２．６ＭＰａより大きく、かつ降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩ

Ｃ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１／２、ＭＰａで表わされる請求項１記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項８】
　セメンタイト（Ｆｅ３Ｃ）の固溶が完全であることを特徴とする請求項１記載の構造用
ステンレス鋼合金。
【請求項９】
　質量％で、
　Ｃ：０．１～０．３％、Ｃｏ：８～１７％、Ｎｉ：４～８％、Ｃｒ：６～１１％、Ｍｏ
：１～３％、Ｗ：３％未満、Ｖ：０．８％未満、Ｓｉ：１％未満、Ｔｉ：０．２％未満、
残部がＦｅおよび不可避不純物から成る構造用ステンレス鋼合金であって、
　耐食性を有する、ＴＣＰ金属間化合物相を含まないラスマルテンサイトミクロ組織と、
　１０ナノメートル未満の直径を有するナノスケールのＭ２Ｃカーバイド粒子とを有し、
ここでＭはＭｏ、並びにＣｒ、ＷおよびＶからなる群から選択された１以上の元素であり
、
　セメンタイト（Ｆｅ３Ｃ）の固溶が完全であること、
　を特徴とする構造用ステンレス鋼合金。
【請求項１０】
　１７９２．６ＭＰａより大きな引張強さを持つことを特徴とする請求項９記載の構造用
ステンレス鋼合金。
【請求項１１】
　降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩＣ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１／２、ＭＰａで表わされる請求項９記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項１２】
　引張強さが１７９２．６ＭＰａより大きく、かつ降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩ

Ｃ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１／２、ＭＰａで表わされる請求項９記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項１３】
　ＭがＣｒ、ＭｏおよびＶを含むことを特徴とする請求項９記載の構造用ステンレス鋼合
金。
【請求項１４】
　質量％で、
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　Ｃ：０．１～０．３％、Ｃｏ：８～１７％、Ｎｉ：４～８％、Ｃｒ：６～１１％、Ｍｏ
：１～３％、Ｖ：０．８％未満、Ｗ：３％未満、Ｓｉ：１％未満、Ｔｉ：０．２％未満、
残部がＦｅおよび不可避不純物から成る構造用ステンレス鋼合金であって、
　ＴＣＰ金属間化合物相を含まないラスマルテンサイトミクロ組織を有し、
　前記ＣはナノスケールのＭ２Ｃカーバイド粒子として分散しており、
　前記Ｍ２Ｃカーバイド粒子は１０ナノメートル未満の平均直径を有し、ここでＭはＣｒ
、Ｍｏ、ＷおよびＶからなる群から選択される２以上の元素であること、
　を特徴とする構造用ステンレス鋼合金。
【請求項１５】
　ＭがＣｒ、Ｍｏ、ＷおよびＶを含むことを特徴とする請求項１４記載の構造用ステンレ
ス鋼合金。
【請求項１６】
　１７９２．６ＭＰａより大きな引張強さを持つことを特徴とする請求項１４記載の構造
用ステンレス鋼合金。
【請求項１７】
　降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩＣ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１／２、ＭＰａで表わされる請求項１４記載の構造用ステンレス鋼
合金。
【請求項１８】
　引張強さが１７９２．６ＭＰａより大きく、かつ降伏強さに対する破壊靱性の比（ＫＩ

Ｃ／ＹＳ）が
０．０３３ｍ１／２

以上であることを特徴とし、ここでＫＩＣは平面歪み破壊靱性、ＹＳは降伏強さであり、
それぞれ、ＭＰａ・ｍ１／２、ＭＰａで表わされる請求項１４記載の構造用ステンレス鋼
合金。
【発明の詳細な説明】
【技術分野】
【０００１】
（関連出願との相互参照）
　本国際出願は２００２年２月８日出願の米国特許出願第１０／０７１，６８８号に基づ
き、これは以下の仮出願に基づき、これらは参照することにより本発明の一部をなし、か
つそれらに対する優先権が主張される、「Ｎａｎｏ－Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ Ｓｔ
ｒｅｎｇｔｈｅｎｅｄ Ｕｌｔｒａ－Ｈｉｇｈ Ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｒ
ｅｓｉｓｔａｎｔ Ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ Ｓｔｅｅｌｓ」と題する２００１年２月９日出
願の米国特許出願Ｎｏ．６０／２６７，６２７号、および「Ｎａｎｏ－Ｐｒｅｃｉｐｉｔ
ａｔｉｏｎ Ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｅｄ Ｕｌｔｒａ－Ｈｉｇｈ Ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｃｏｒ
ｒｏｓｉｏｎ Ｒｅｓｉｓｔａｎｔ Ｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ Ｓｔｅｅｌｓ」と題する２０
０１年９月２１日出願の米国特許出願Ｎｏ．６０／３２３，９９６号。
【０００２】
　主な様態において、本発明は、ナノスケールサイズのカーバイド析出、特にＭ２Ｃ析出
を特徴とする、超高強度および耐食性を有するコバルト、ニッケル、クロムステンレスマ
ルテンサイト鋼合金に関する。
【０００３】
　航空宇宙および他の高性能構造物における主要構造部品は、他の材料の使用に伴う重量
、サイズおよび、場合によっては、経費のペナルティが重いため、ほとんど排他的に超高
強度鋼で作製される。しかしながら、少なくとも１６５４．７ＭＰａから２０６８．４Ｍ
Ｐａの範囲の引張強さを有する超高強度鋼は一般的な耐食性に劣り、かつ水素に敏感で環
境脆化し易い。
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【０００４】
　したがって、航空宇宙および他の構造用鋼構成部品における一般的な耐食性を提供する
ため、部品のカドミウムメッキが典型的に用いられ、耐摩耗性が必要なときには、硬質ク
ロムメッキが主に用いられる。これらのコーティングは、経費、製造、環境および信頼性
の観点から不利である。したがって、超高強度鋼合金の設計または発見における目標は機
械的欠損または強度の減少なく、カドミウムおよびクロムコーティングの必要性を排除す
ることである。主題発明の合金が目的とする実績の１つは、約１６５４．７ＭＰａを上回
る引張強さを有し、カドミウムコーティングを必要とせず、かつクロムメッキまたは他の
保護および耐摩耗コーティングなしに耐摩耗性を示すステンレスまたは耐食鋼で非ステン
レス構造用鋼を置き換えることである。
【０００５】
　最も広範に航空宇宙構造用途で用いられる超高強度鋼の１つは、３００Ｍ鋼である。こ
の合金は、本質的には、僅かに高い第Ｉ段階焼き戻し温度が得られるように改質され、そ
れにより処理の間に導入される脆化性水素の加熱脱ガスを可能とする、４３４０鋼である
。本発明の一部をなす、Ａｅｒｏｓｐａｃｅ Ｍａｔｅｒｉａｌ Ｓｐｅｃｉｆｉｃａｔｉ
ｏｎ ＡＭＳ ６２５７Ａ［ＳＡＥ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ、 Ｗａｒｒｅｎｄａｌｅ
， ＰＡ， ２００１］は、航空宇宙用途における３００Ｍ鋼の使用のほとんどをカバーす
る。この仕様では、最小引張り特性が、引張強さ（ＵＴＳ）１９３０．５ＭＰａ、降伏強
さ（ＹＳ）１５８５．８ＭＰａ、伸び８％および３０％の断面減少率である。本発明の一
部をなす、平均平面歪みモードＩ破壊靱性は、
５７．１ＭＰａ・ｍ１／２

【０００６】
　である［Ｐｈｉｌｉｐ， Ｔ． Ｖ． ａｎｄ Ｔ． Ｊ． ＭｃＣａｆｆｒｅｙ， Ｕｌｔ
ｒａｈｉｇｈ－Ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｓｔｅｅｌｓ， Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ Ｓｅｌ
ｅｃｔｉｏｎ： Ｉｒｏｎｓ， Ｓｔｅｅｌｓ， ａｎｄ Ｈｉｇｈ－Ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃ
ｅ Ａｌｌｏｙｓ， Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐａｒｋ， ＯＨ， ＡＳＭ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉ
ｏｎａｌ， １： ４３０－４４８， １９９０］。３．５質量％塩化ナトリウム水溶液中
での応力腐食割れ耐性は、
１１．０ＭＰａ・ｍ１／２

【０００７】
　と報告されている。
【０００８】
　３００Ｍ鋼の高い引張強さは、航空宇宙システム、例えば、着陸装置における軽量構造
構成部品の設計を可能にする。しかしながら、一般的な耐食性の欠如はカドミウムコーテ
ィングを必要とし、低い応力腐食割れ耐性は環境脆化のため重大な現場での破壊を生じる
。
【０００９】
　本発明の一部をなす、析出強化ステンレス鋼、主として１５－５ＰＨ、［ＡＭＳ ５６
５９Ｋ， ＳＡＥ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ， Ｗａｒｒｅｎｄａｌｅ， ＰＡ， １９
９８］も、構造用航空宇宙部品において用いることができるが、典型的には、その低強度
のために重量ペナルティが大きくない低負荷用途においてのみ用いることができる。耐食
性はそのような合金に十分なものであり、それ故カドミウムメッキを排除することができ
るが、最大強度Ｈ９００処理における１５－５ＰＨの最小引張り特性は僅かに１３１０．
０ＭＰａ ＵＴＳおよび１１７２．１ＭＰａ ＹＳである。これは強度制限されていない構
成部品への適用を制限する。
【００１０】
　本発明の一部をなす、別の析出強化ステンレス鋼、Ｃａｒｐｅｎｔｅｒ Ｃｕｓｔｏｍ 
４６５（商標）鋼［Ａｌｌｏｙ Ｄｉｇｅｓｔ， ＳＳ－７１６， Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐ
ａｒｋ， ＯＨ， ＡＳＭ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ， １９９８］は、金属間化合物の
析出を用い、１８６１．６ＭＰａを僅かに下回る最大ＵＴＳに到達する。その強度レベル
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で、本発明の一部をなす、Ｃｕｓｔｏｍ ４６５（商標）鋼は、約０．６９ｋｇ－ｍの低
シャルピーＶノッチ衝撃エネルギーを有する［Ｋｉｍｍｅｌ， Ｗ． Ｍ．， Ｎ． Ｓ． 
Ｋｕｈｎら， Ｃｒｙｏｇｅｎｉｃ Ｍｏｄｅｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ， ３９ｔｈ ＡＩＡ
Ａ Ａｅｒｏｓｐａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅｓ Ｍｅｅｔｉｎｇ ＆ Ｅｘｈｉｂｉｔ， Ｒｅｎ
ｏ， ＮＶ， ２００１］。ほとんどの構造的用途について、Ｃｕｓｔｏｍ ４６５（商標
）鋼は、適切なシャルピーＶノッチ衝撃耐性を維持するため、そのＵＴＳを１８６１．６
ＭＰａ未満に制限する条件において用いなければならない。
【００１１】
　１８６１．６ＭＰａまでの最高強度レベルに到達する幾つかの二次硬化ステンレス鋼が
開発されている。これらは米国特許第Ｒｅ．２６，２２５号、第３，７５６，８０８号、
第３，８７３，３７８号、および第５，３５８，５７７号に開示されている。これらのス
テンレス鋼は、耐食性を維持するためにより高いクロムレベルを用いており、したがって
、強度を妥協している。これらの合金の主な特徴は、二次硬化の間に残留され、かつ形成
される、多量のオーステナイトである。このオーステナイトは合金の流動作用を変え、そ
れらは１８６１．６ＭＰａという強さのＵＴＳを達成し得るものの、それらの降伏強さは
１３７９．０ＭＰａ以下である。この降伏強さと引張強さとの間の大きな格差は、これら
の鋼を用いることができる用途を制限する。したがって、少なくとも約１５８５．８ＭＰ
ａの降伏強さ、および少なくとも約１９３０．５ＭＰａの引張強さを有する超高強度非腐
食性鋼合金に対する必要性が依然として存在する。
【００１２】
　（発明の要約）
　簡潔に述べると、本発明は、質量％で約０．１から０．３％の炭素（Ｃ）、８から１７
％のコバルト（Ｃｏ）、４から８％のニッケル（Ｎｉ）、６％を上回り、かつ１１％未満
のクロム（Ｃｒ）、および３％未満のモリブデン（Ｍｏ）と少量のＳｉ、Ｃｕ、Ｍｎ、Ｎ
ｂ、Ｖ、Ｔａ、Ｗ、Ｔｉ、Ｚｒ、希土類およびＢを含む他の元素添加物、残部鉄がＦｅお
よび不可避不純物とからなり、主として、成分の選択と量および処理プロトコルの結果と
して超高強度および非腐食性物理特性を有するマルテンサイト相の状態であるように処理
されたステンレス鋼合金からなる。
【００１３】
　主題発明の合金は、約２０６８．４ＭＰａの引張強さ（ＵＴＳ）を約１５８５．８ＭＰ
ａの降伏強さ（ＹＳ）と共に達成することができ、質量％で約６％および約１１％未満、
好ましくは、約１０％未満のクロムを上回る耐食性も提供する。本発明の合金は、現在は
カドミウムコートされ、かつ航空宇宙用途において用いられる構造鋼の観察される機械的
特性およびステンレス鋼の腐食特性の組合せを、特別なコーティングまたはメッキなしに
提供する。記載される合金の高度に効率的なナノスケールカーバイド（Ｍ２Ｃ）強化は、
クロムを酸化して不動態化酸化膜として供給するナノスケールカーバイドの能力によって
耐食性を改善しつつ、より少ない炭素および合金含量で超高強度をもたらす。単一の材料
におけるこの超高強度および耐食特性の組合せは、現在の構造用鋼に関連する重量ペナル
ティなしに、カドミウムコーティングの必要性を排除する。加えて、主題発明の合金は、
それらがもはや環境からの保護に信頼のおけないコーティングに頼ることがないため、環
境脆化による現場での破壊を減少させる。
【００１４】
　したがって、本発明の目的は、新規クラスの超高強度耐食性構造用鋼合金を提供するこ
とである。
【００１５】
　本発明のさらなる目的は、腐食に耐えるためにメッキまたはコーティングを必要としな
い超高強度耐食性構造用鋼合金を提供することである。
【００１６】
　本発明の別の目的は、コバルト、ニッケルおよびクロム合金元素を他の元素との組合せ
で有し、それにより合金が耐食性である超高強度耐食性構造用鋼合金を提供することであ
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る。
【００１７】
　本発明のさらなる目的は、約１６５４．７ＭＰａを上回り、好ましくは、約１９３０．
５ＭＰａを上回る引張強さ（ＵＴＳ）および約１３７９．０ＭＰａを上回り、好ましくは
、約１５８５．８ＭＰａを上回る降伏強さ（ＹＳ）を有する超高強度耐食性構造用鋼合金
を提供することである。
【００１８】
　本発明の別の目的は、ラスマルテンサイトミクロ組織と、結晶粒組織におけるＭ２Ｃナ
ノスケールサイズ析出物を特徴とし、他の、ｘ＞２であるＭｘＣ析出物が一般に可溶化さ
れている、超高強度耐食性構造用鋼合金を提供することである。
【００１９】
　本発明のさらに別の目的は、超高強度および非腐食性を維持しながら、容易に加工して
構成部品パーツおよび物品を形成することができる超高強度耐食性構造用鋼合金を提供す
ることである。
【００２０】
　本発明のさらなる目的は、非常に望ましい強度および非腐食性を有する合金ミクロ組織
の創出を可能にする、開示されるステンレス鋼合金の処理プロトコルを提供することであ
る。
【００２１】
　これらの、および他の目的、利点および特徴は以下の詳細な説明に記載される。
【００２２】
　（発明の詳細な説明）
　以下の詳細な説明において、以下の図を含んでなる図面が参照される。
【００２３】
　本発明の鋼合金は、様々な物理的特徴および処理能力を示す。これらの特徴および能力
が一般基準として確立され、続いて、そのような鋼合金を創出してこれらの基準を満足す
るのに適する元素の組合せ、および処理工程が確認された。図１は、本発明の合金の処理
／構造／特性／性能の関係を示すシステムフローのブロック図である。用途（例えば、航
空宇宙構造物、着陸装置、スポーツ用品、ツール等）に望ましい性能が必要とされる一組
の合金特性を決定する。本発明の合金は、望ましい特性の組合せを達成し、かつ図1の左
に示される連続処理工程を通して評価することのできる構造特性を示す。以下は合金の物
理的特性および処理能力または特徴の基準である。この発明に関連する分析と実験技術の
説明、並びに一般に本発明を元素の領域と範囲、物理的特徴並びに処理機能で定義する合
金の例がこれに続く。
【００２４】
　物理的特徴
　本発明の最も好ましい態様の物理的特徴または特性は、一般には、以下の通りである。
【００２５】
　直線分極による測定で１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）に相当する耐食性３００Ｍ合金に
相当するか、またはそれを上回る強度、すなわち
引張強さ（ＵＴＳ）≧１９３０．５ＭＰａ
降伏強さ（ＹＳ）≧１５８５．８ＭＰａ
伸び（ＥＬ）≧８％
断面減少率（ＲＡ）≧３０％
応力腐食割れ耐性（ＫＩＳＣＣ）≧１６．５ＭＰａ・ｍ１／２

ＫＩＣ／ＹＳ≧０．０３３ｍ１／２

【００２６】
　耐摩耗性および耐疲労性のために、≧６７ロックウェルＣ（ＨＲＣ）まで表面硬化可能
。
【００２７】
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　耐疲労性／耐腐食疲労性が最大になるための最適なミクロ組織の特徴。
【００２８】
　処理性の特徴
　主題発明の主な目的は、上に列挙される目的の物理特性を有し、かつそれらの合金を有
用かつ実用的なものにする処理性を有する合金を提供することである。所定の用途のため
の製造の規模並びに得られる清浄性および品質に関連する幾つかの可能な処理方針に伴い
、主題発明の合金の広範囲のプロセスとの適合性が望ましく、したがって、それが本発明
の特徴である。
【００２９】
　この合金の主な目的および特徴は溶融の実施、例えば、真空誘導溶解（ＶＩＭ）、真空
アーク再溶解（ＶＡＲ）、およびエレクトロスラグ再溶解（ＥＳＲ）並びに他の変形、例
えば、真空エレクトロスラグ再溶解（ＶＳＲ）との適合性である。主題発明の合金は、他
のプロセス、例えば、大気溶解および粉末冶金によって製造することもできる。重要なこ
とは、上記プロセスの凝固条件下で制限された凝固ミクロ偏析を示す合金の挙動である。
主題発明の合金中の適切な元素含量を選択することにより、処理の間に二次デンドライト
にわたって凝固から生じる組成の変動を最小化することができる。許容し得る変動は、商
業的に実現可能な温度、通常は１１００℃を超えて合金の初期溶融までの金属温度で、合
理的な処理時間、典型的には７２時間未満、好ましくは３６時間未満で均質化することが
できる合金を生じる。
【００３０】
　主題発明の合金は、均質化後の熱間加工を、現行の産業上の実務に典型的な温度および
加工度の制約内で達成することができるような合理的な熱間延性も有する。主題発明の合
金に対して典型的な熱間加工は、３対１を上回り、好ましくは、５対１を上回る断面減少
率を可能にするものでなければならない。加えて、インゴットの初期熱間加工は、１１０
０℃未満で可能であるべきであり、望ましい製品サイズへの最終熱間加工は、９５０℃未
満の温度で可能でなければならない。
【００３１】
　溶体化処理に関する目的には、微細スケール結晶粒微細化分散物（すなわち、ＭＣ）、
及び、本発明の一部をなすＡＳＴＭ Ｅ１１２［ＡＳＴＭ， ＡＳＴＭ Ｅｌ１２－９６， 
Ｗｅｓｔ Ｃｏｎｓｈｏｈｏｃｋｅｎ， ＰＡ， １９９６］によるＡＳＴＭグレインサイ
ズ５番よりも一般には小さなグレインサイズを維持しつつ、すべての一次合金カーバイド
（すなわち、ＭｘＣ、ここでｘ＞２）を完全に固溶させる目標を含む。したがって、本発
明の合金では、オーステナイト相領域への溶体化処理の間、前処理の間に形成される粗大
スケールの合金カーバイドを固溶し、次いで生じる固溶炭素を焼き戻しの間の析出強化に
利用可能である。しかしながら、同じプロセスの間、オーステナイト結晶粒が粗大になり
、それにより強度、靱性および延性が低下することがある。本発明の合金を用いると、そ
のような結晶粒粗大化は結晶粒界を固定するＭＣ析出物によって減速され、かつ、溶体化
処理温度が増加するに伴い、この結晶粒粗大化を回避または減少させるのに必要なこの結
晶粒微細化分散物の量が増加する。主題発明の合金は、８５０℃から１１００℃、好まし
くは９５０℃から１０５０℃の範囲の合理的な溶体化処理温度で、効率的な結晶粒微細化
分散物を維持しながら、全ての粗大スケールのカーバイド、すなわち、ｘ＞２であるＭｘ

Ｃを、一般には、完全に固溶する。
【００３２】
　溶体化処理の後、主題発明の合金から製造される構成部品を、典型的には、マルテンサ
イトが形成される温度未満に急速に冷却、すなわち、急冷する。このプロセスの好ましい
結果は、本質的に全てマルテンサイトからなり、残留オーステナイト、他の変態生成物例
えばベイナイトもしくはフェライト、またはこのプロセスの間残存もしくは形成される他
のカーバイド生成物を事実上保持しないミクロ組織である。冷却される構成部品の厚みお
よび冷却媒体、例えば、油、水、または空気が、このタイプのプロセスの冷却速度を決定
する。冷却速度が増加するに従い、他の非マルテンサイト生成物形成の危険性は減少する
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が、構成部品における歪みが潜在的に増加し、したがって、処理することができる部分の
断面厚みが減少する。主題発明の合金は、低温、または好ましくは室温に冷却されるとき
、一般には、穏やかな速度での冷却または急冷の後、７６．２ｍｍ未満、好ましくは１５
２．４ｍｍ未満の断片サイズで完全にマルテンサイトである。
【００３３】
　冷却または急冷の後、主題発明の合金を用いて製造される構成部品は、他のカーバイド
生成物、すなわち、ｘ＞２であるＭｘＣの形成を回避しながら、合金中の炭素が整合性ナ
ノスケールＭ２Ｃカーバイドを形成する温度範囲および時間で焼き戻すことができる。こ
の時効処理または二次硬化プロセスの間、構成部品は加熱炉の出力および構成部品断面の
サイズによって決定される速度で処理温度に加熱されて合理的な時間保持された後、室温
に冷却または急冷される。
【００３４】
　前の溶体化処理がオーステナイトの残留の回避に無効である場合、この焼き戻しプロセ
スは複数の工程に分割することができ、ここで、各々の焼き戻し工程には室温への冷却ま
たは急冷および、好ましくは、引き続く低温への冷却を経て、マルテンサイトを形成する
。この焼き戻しプロセスの温度は、典型的には、２００℃から６００℃、好ましくは、４
５０℃から５４０℃であり、保持時間は２４時間未満、好ましくは、２から１０時間であ
る。望ましいプロセスの結果は、このプロセスの早期段階で形成する一過性セメンタイト
がなく、かつ処理時間が過度に長期化した場合に析出し得る他の合金カーバイドを含まな
い、ナノスケールＭ２Ｃカーバイド分散物によって強化されたマルテンサイトマトリック
ス（一般にはオーステナイト非含有）である。
【００３５】
　本発明の合金の重要な特徴は、その二次硬化反応の達成に用いられる高い焼き戻し温度
に関連する。明確な目標は、耐食性のためのカドミウムメッキを回避することであるが、
本発明の合金から作製される多くの構成部品は、製造またはオーバーホールの間に電気メ
ッキプロセス、例えば、ニッケルまたはクロムを必要とすることがある。電気メッキプロ
セスはミクロ組織に水素を導入するが、これは脆化につながる可能性があり、メッキの後
にその部分を高温に露出することによってベークしなければならない。本発明の合金は、
合金の強度を低下させることなく、ほぼそれら本来の焼き戻し温度と同程度の高さの温度
でベークすることができる。通常用いられる４３４０および３００Ｍ合金と比較して、本
発明の合金においては焼き戻し温度が有意に高いため、このベークアウトプロセスはより
迅速かつ確実に達成されうる。
【００３６】
　耐摩耗性、耐食性、および装飾のための特定の表面修飾技術、例えば、物理的気相成長
法（ＰＶＤ）、または表面硬化技術、例えば、気体もしくはプラズマ窒化が、５００℃の
オーダーの温度で数時間のオーダーの時間、任意に行われる。主題発明の合金の別の特徴
は、熱処理プロセスが、これらの表面コーティングまたは硬化プロセスに典型的な温度お
よびスケジュールに適合することである。
【００３７】
　主題発明の合金で作製される構成部品は、典型的には、溶体化処理および時効処理の前
に製造またはマシニングされる。これらの製造およびマシニング操作は、柔らかく、かつ
材料が除去されたときに望ましい削り屑形成を示す材料を必要とする。したがって、主題
発明の合金は、好ましくは、熱間加工プロセスの後、それらが製造者に供給される前に焼
きなまされる。この焼きなましプロセスの目標は、過剰なオーステナイトの促進なしに、
主題発明の合金の硬度を低下させることである。典型的には、焼きなましは、合金を６０
０℃から８５０℃の範囲、好ましくは、７００℃から７５０℃の範囲で２４時間未満、好
ましくは、２から８時間加熱し、室温まで徐々に冷却することによって達成される。場合
によって、複数工程の焼きなましプロセスがより最適な結果をもたらす。そのようなプロ
セスにおいては、本発明の合金を一連の温度で、中間冷却工程（１つもしくは複数）によ
って分離されていてもいなくてもよい様々な時間、焼きなますことができる。
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【００３８】
　マシニング、溶体化処理および時効処理の後、主題発明の合金で作製される構成部品は
、部品の望ましい最終寸法を維持する研磨工程を必要とすることがある。表面の研磨は、
高速セラミックホイールに対する摩耗作用によって部品から材料を除去する。部品の表面
の加熱による構成部品に対する損傷、および材料の摩耗による研磨ホイールに対する損傷
は、回避する必要がある。これらの厄介な問題は、主として、合金中の残留オーステナイ
ト含量を低下させることによって回避することができる。この理由、および上述の他の理
由により、主題発明の合金は、溶体化処理の後、オーステナイトをほとんど残留しない。
【００３９】
　主題発明の合金から製造される多くの構成部品は、様々な溶接プロセス、例えば、ガス
アーク溶接、水中アーク溶接、摩擦攪拌溶接、電子ビーム溶接等による接合を必要とする
ことがある。これらのプロセスは、処理の後に、溶接の溶融部または熱影響部において凝
固して延性になる材料を必要とする。合金が溶接および熱影響部内で経験する熱履歴を制
御するのに、予備加熱および後加熱を用い、溶接延性を促進することができる。延性溶接
の主な駆動源は、材料中のより低い炭素含量であるが、これは強度も制限する。主題発明
の合金は非常に効率的なナノスケールＭ２Ｃカーバイドを用いて、それらの強度を達成し
ており、したがって、３００Ｍ鋼のような鋼よりも低い炭素含量で所定レベルの強度を達
成することができ、結果的にこれが溶接性を促進する。
【００４０】
　ミクロ組織および組成の特徴
　これらの合金の設計は最小限のＣｒ含量で要求される耐食性を達成するが、これは高Ｃ
ｒ含量が他の望ましい特性を幾つかの方法で制限するためである。例えば、高Ｃｒの結果
の１つはマルテンサイトＭｓ温度の低下であり、これは次に、他の望ましい合金元素、例
えば、Ｎｉの含量を制限する。高Ｃｒ濃度は過剰な凝固ミクロ偏析も促進し、これは高温
均質化処理では排除が困難である。高Ｃｒはカーバイド析出強化に必要なＣの高温固溶度
も制限し、これはグレインサイズ制御が困難になる高溶体化処理温度の使用を招く。した
がって、本発明の合金の特徴は、質量％で約６％を上回り、かつ約１１％未満（好ましく
は、約１０％未満）の範囲のＣｒの、構造的強度と共に耐食性を達成をするものと記載さ
れる他の元素との組合せでの利用である。
【００４１】
　合金の別の特徴は、最小限の炭素含量で要求されるカーバイド強化を達成することであ
る。Ｃｒと同様に、ＣはＭｓ温度を大幅に低下させ、かつ固溶温度を上昇させる。高Ｃ含
量は溶接性も制限し、結晶粒界でのＣｒカーバイド析出に関連する腐食の問題を生じ得る
。高Ｃは、機械加工性を強化するために焼きなましによって達成することができる軟化の
程度も制限する。
【００４２】
　たった今論じた主な特徴の両者はＣｏの使用によって強化される。ＣｏおよびＣｒの熱
力学的相互作用は不動態化の間に形成される酸化膜へのＣｒの分配を強化し、したがって
、よりＣｒの多い鋼に相当する腐食保護を提供する。Ｃｏは、析出熱力学的駆動力の増大
によって、および転位の回復を遅延させて転位上へのカーバイドの不均一核形成を促進す
ることによって、焼き戻しの間のカーバイド析出を引き起こす。したがって、記載された
ようなＣｒおよび他の微量成分元素を伴う、質量％で約８％から１７％の範囲のＣｏと組
み合わされた、質量％で約０．１％から０．３％の範囲のＣは、耐食性および超高強度を
伴う合金を提供する。
【００４３】
　耐食性および超高強度の望ましい組合せは、カーバイド強化分散物の微細化をナノ構造
レベル、すなわち、直径約１０ナノメートル未満、好ましくは、約５ナノメートル未満ま
で低下させることによっても改良することができる。他の強化析出物、例えば、マルエー
ジング鋼において用いられる金属間化合物相と比較して、Ｍ２Ｃ合金カーバイドの比較的
高い剪断率が強化に最適な粒子サイズを僅かに約３ナノメートルの直径まで低下させる。
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このレベルへのカーバイド析出サイズへの微細化は、非常に効率的な強化分散物を提供す
る。これは合金化によって十分に高い熱動力学的駆動力を得ることにより達成される。こ
の微細化はカーバイドを不動態化酸化膜と同じ長さスケールとし、カーバイド中のＣｒが
膜形成に関与させることができるというさらなる利点をもたらす。したがって、カーバイ
ド形成が耐食性を大幅に低下させることはない。ナノスケールカーバイド分散物のさらな
る利点は、応力腐食割れ耐性の強化に有効なカーバイド界面での水素捕獲である。効率的
なナノスケールカーバイド強化は、焼き戻しの間の窒化により、その系を、耐食性の重大
な喪失を伴わないさらなる効率的な強化のための同じサイズスケールのＭ２（Ｃ，Ｎ）炭
窒化物を生成し、十分表面硬化に適するものとする。そのような窒化は、７０ＨＲＣに相
当する１１００ビッカース硬度（ＶＨＮ）という高さの表面硬度を達成することができる
。
【００４４】
　焼きならしおよび溶体化処理の間に結晶粒の固定を維持し、かつ延性破壊の間のミクロ
ボイド核形成に抗する結晶粒微細化ＭＣカーバイド分散物の最適分散による結晶粒微細化
によって、靱性がさらに強化される。溶融脱酸素の実務は、この目的のためのＴｉに富む
ＭＣ分散物の形成を助けるように制御されるほか、破壊の間に一次ボイドを形成する酸化
物および酸硫化物介在物粒子の数密度を最小にするように制御される。最適条件下では、
利用可能なＴｉ含量から質量バランスによって決定されるＭＣの量は、合金Ｃ含量の１０
％未満を占める。他の要求の拘束内でのＮｉ含量の増加は、脆性破壊に対する耐性を強化
する。析出駆動力の制御によるＭ２Ｃ粒子の微細化は、Ｍ２Ｃに先立って析出し、かつミ
クロボイド核形成によって破壊靱性を制限するＦｅ３Ｃセメンタイトカーバイドを完全に
固溶するために、超高強度をＭ２Ｃ析出の完了で維持することを可能にする。このセメン
タイト固溶は、本発明の一部をなす、Ｍｏｎｔｇｏｍｅｒｙ［Ｍｏｎｔｇｏｍｅｒｙ， 
Ｊ． Ｓ． ａｎｄ Ｇ． Ｂ． Ｏｌｓｏｎ， Ｍ２Ｃ Ｃａｒｂｉｄｅ Ｐｒｅｃｉｐｉｔａ
ｔｉｏｎ ｉｎ ＡＦ１４１０， Ｇｉｌｂｅｒｔ Ｒ． Ｓｐｅｉｃｈ Ｓｙｍｐｏｓｉｕｍ
： Ｆｕｎｄａｍｅｎｔａｌｓ ｏｆ Ａｇｉｎｇ ａｎｄ Ｔｅｍｐｅｒｉｎｇ ｉｎ Ｂａ
ｉｎｉｔｉｃ ａｎｄ Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ Ｓｔｅｅｌ Ｐｒｏｄｕｃｔｓ， ＩＳＳ
－ＡＩＭＥ， Ｗａｒｒｅｎｄａｌｅ， ＰＡ， １７７－２１４， １９９２］によって記
載される技術を用いて測定されるＭ２Ｃ相の分率による評価で、Ｍ２Ｃが合金Ｃ含量の８
５％を占めるときに有効に完了したものと考えられる。靱性を制限し得る他の相、例えば
、他のカーバイド（例えば、Ｍ２３Ｃ６、Ｍ６ＣおよびＭ７Ｃ３）およびＴＣＰ金属間化
合物相（例えば、σおよびμ相）の析出は、それらの形成の熱力学的駆動力の拘束によっ
て回避される。
【００４５】
　水素の拡散を遅くするナノスケールＭ ２ Ｃカーバイドによる効率的な水素捕獲に加え
て、旧オーステナイト粒界への不純物および合金元素の偏析を制御して水素脆化による粒
界破壊を防止することにより、水素応力腐食に対する耐性がさらに強化される。これは、
望ましくない不純物、例えば、ＰおよびＳの含量を低レベルに制御し、かつ合金中のそれ
らの残存量を安定な化合物、例えば、Ｌａ２Ｏ２ＳまたはＣｅ２Ｏ２Ｓにゲッターリング
することによって促進される。粒界結合は、熱処理の間の結合強化元素、例えば、Ｂ、Ｍ
ｏおよびＷの偏析を考慮することによってさらに強化される。応力腐食割れ耐性を促進す
るこれらの要素は腐食疲労に対する耐性も強化する。
【００４６】
　これらの条件の全ては発見された合金のクラスによって過度に高くはない溶体化処理温
度を維持しながら達成される。焼入れ材のディラトメトリー法および１％変態分率によっ
て測定されるマルテンサイトＭｓ温度も、ラスマルテンサイトミクロ組織を確立し、かつ
、降伏強さを他の方法で制限し得る残留オーステナイトの含量を最小化するのに十分な高
さで維持される。
【００４７】
　好ましい処理技術
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　これらの合金は様々なプロセス、例えば、鋳造、粉末冶金またはインゴット冶金によっ
て製造することができる。合金成分は大気溶解のようなあらゆる通常の溶融プロセスによ
って溶融することができるが、より好ましくは、真空誘導溶解（ＶＩＭ）によって溶融す
ることができる。その後、合金を均質化および熱間加工することができるが、改良された
破壊靱性および疲労特性を達成するため、二次溶融プロセス、例えば、エレクトロスラグ
再溶解（ＥＳＲ）または真空アーク再溶解（ＶＡＲ）が好ましい。より高度な破壊靱性お
よび疲労特性を達成するため、均質化および熱間加工に先立ってさらなる再溶融操作を用
いることができる。いかなる場合においても、成分の組合せにより溶融プロセスで合金が
最初に形成される。
【００４８】
　合金は、次に、熱間加工に先立って均質化することができ、または加熱して直接熱間加
工することができる。均質化が用いられる場合、合金を約１１００℃もしくは１１１０℃
もしくは１１２０℃から１３３０℃もしくは１３４０℃もしくは１３５０℃の範囲または
、ことによると、１４００℃もの金属温度に少なくとも４時間の時間加熱して可溶性元素
およびカーバイドを固溶し、かつその組織を均質化もすることによって行うことができる
。合金の設計基準の１つはミクロ偏析の少なさであり、したがって、合金の均質化に必要
な時間は、典型的には、他のステンレス鋼合金よりも短い。適切な時間は均質化金属温度
範囲で６時間以上である。一般には、均質化温度での均熱時間は７２時間を上回るまでに
及ぶべきではない。均質化温度範囲で１２から１８時間が非常に適することが見出されて
いる。典型的な均質化金属温度は約１２４０℃である。
【００４９】
　均質化の後、典型的には、合金を熱間加工する。合金は、これらに限定されるものでは
ないが、熱間圧延、熱間鍛造もしくは熱間押出しまたはそれらのあらゆる組合せによって
熱間加工することができる。合金中に既に存在する熱を利用するため、均質化処理の直後
に熱間加工を開始することが一般的である。ＭＣカーバイドの析出による組織の結晶粒微
細化を確かなものとするため、最終熱間加工金属温度が実質的に開始熱間加工金属温度を
下回ることが重要である。第１熱間加工工程の後、典型的には、最終的な望ましいサイズ
および形状まで熱間加工を継続するため、合金を再加熱する。再加熱金属温度範囲は約９
５０℃もしくは９６０℃もしくは９７０℃から１２３０℃もしくは１２４０℃もしくは１
２５０℃または、ことによると、１３００℃という高さであり、好ましい範囲は約１００
０℃もしくは１０１０℃から１１５０℃もしくは１１６０℃である。再加熱金属温度はＭ
Ｃカーバイドのソルバス温度近傍であるか、またはほぼその温度であり、その目的は鋳造
から残存するか、または先行する熱間加工の間に析出し得る可溶性成分を固溶または部分
的に固溶することである。この再加熱工程は一次および二次相粒子を最小化または回避し
、疲労亀裂進展抵抗および破壊靱性を改善する。
【００５０】
　合金を連続的に熱間加工および再加熱するので、断面サイズが減少し、結果として、金
属はより迅速に冷却する。最後には高再加熱温度を用いることがもはやできなくなり、よ
り低い再加熱温度を用いなければならない。より小さい断面については、再加熱金属温度
範囲は約８４０℃もしくは８５０℃もしくは８６０℃から１０８０℃もしくは１０９０℃
もしくは１１００℃または、ことによると、１２００℃という高さであり、好ましい範囲
は約９５０℃もしくは９６０℃から１０００℃もしくは１０１０℃である。より小さい断
面のためのより低い再加熱金属温度は他の（非ＭＣ）カーバイドのソルバス温度を下回る
ものであり、その目的は、それらが次の焼きならしまたは溶体化処理の間に迅速に固溶し
得るように、再加熱の間のそれらの粗大化を最小限に止めるか、または防止することであ
る。
【００５１】
　最終ミル製品形態、例えば、棒鋼ストックおよび鍛造鋼ストックは、典型的には、消費
者に出荷する前に焼きならしおよび／または焼き戻される。焼きならしの間、合金はＭＣ
カーバイドを除く全てのカーバイドのソルバス温度を上回る金属温度まで加熱され、その



(12) JP 4732694 B2 2011.7.27

10

20

30

40

50

目的はそれに先立つ熱間加工の間に析出し得る可溶性成分を固溶し、グレインサイズを標
準化することである、焼きならし金属温度範囲は約８８０℃もしくは８９０℃もしくは９
００℃から１０８０℃もしくは１０９０℃もしくは１１００℃であり、好ましい範囲は約
１０２０℃から１０３０℃もしくは１０４０℃である。適切な時間は１時間以上であり、
典型的には、焼きならし温度での均熱時間は３時間を上回るまでに及ぶべきではない。そ
の後、合金を室温に冷却する。
【００５２】
　焼きならしの後、典型的には、引き続く消費者の処理、例えば、マシニングに適する硬
度または強度レベルまで合金を焼きなます。焼きなましの間、合金を約６００℃もしくは
６１０℃から８４０℃もしくは８５０℃、好ましくは、７００℃から７５０℃の金属温度
範囲に少なくとも１時間の時間加熱し、ＭＣカーバイドを除く全てのカーバイドを粗大化
する。適切な時間は２時間以上であり、典型的には、焼きなまし温度での均熱時間は２４
時間以上にまでに及ぶべきではない。
【００５３】
　典型的には、合金が消費者に納品されてその最終形態まで、またはその近くまで処理さ
れた後、それに、好ましくは約８５０℃もしくは８６０℃から１０９０℃もしくは１１０
０℃、より好ましくは約９５０℃から１０４０℃もしくは１０５０℃の金属温度範囲で３
時間未満の時間の溶体化処理を施す。溶体化処理の典型的な時間は１時間である。この溶
体化処理金属温度はＭＣカーバイドを除く全てのカーバイドのソルバス温度を上回るもの
であり、その目的は先行する処理の間に析出し得る可溶性成分を固溶することである。こ
れは、強度、破壊靱性および疲労耐性を強化しながら、結晶粒成長を阻止する。
【００５４】
　溶体化処理の後、ミクロ組織を主としてラスマルテンサイト組織に変態し、かつ一次合
金カーバイドの粒界析出を防止し、またはそれを最小限に止めるため、合金を十分迅速に
室温に冷却することが重要である。適切な冷却速度は、断面の厚みに依存して、水、油、
または様々な急冷ガスを用いることで達成することができる。
【００５５】
　室温に急冷した後、合金に極低温処理を施すことができ、または焼き戻し温度まで直接
加熱することができる。極低温処理はミクロ組織のラスマルテンサイト組織へのより完全
な変態を促進する。極低温処理が用いられる場合、好ましくは、約－７０℃未満で行われ
る。より好ましい極低温処理は約－１９５℃未満である。典型的な極低温処理は、約－６
０℃もしくは－７０℃から－８５℃もしくは－９５℃の金属温度範囲である。別の典型的
な極低温処理は、約－１８０℃もしくは－１９０℃から２２０℃もしくは－２３０℃の金
属温度範囲である。通常、極低温での均熱時間は１０時間を上回るまでに及ぶべきではな
い。極低温処理の典型的な時間は１時間である。
【００５６】
　低温処理の後、または低温処理を省略する場合には急冷の直後に、合金を中間金属温度
で焼き戻す。この焼き戻し処理は、好ましくは、約２００℃もしくは２１０℃もしくは２
２０℃から５８０℃もしくは５９０℃もしくは６００℃、より好ましくは、約４５０℃か
ら５３０℃もしくは５４０℃の金属温度範囲である。通常、焼き戻し温度での均熱時間は
２４時間を上回るまでに及ぶべきではない。この焼き戻し温度範囲で２から１０時間が非
常に適することが見出されている。この焼き戻し処理の間、ナノスケールＭ２Ｃ強化粒子
の析出が合金の熱的安定性を高め、温度および時間の異なる組合せを用いることによって
強度および破壊靱性の様々な組合せを達成することができる。
【００５７】
ＭＳ温度がより低い本発明の合金に対しては、多段熱処理で残留オーステナイトを最小限
に止めることによって強度および破壊靱性をさらに強化することが可能である。多段処理
は、上記本文中に概述される極低温処理およびそれに続く熱処理の追加サイクルからなる
。１つの追加サイクルで有益であり得るが、典型的には複数のサイクルがより有益である
。
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【００５８】
本発明の特定の合金における処理方針と相安定性との関係の一例が図２Ａおよび２Ｂに示
される。
【００５９】
　図２Ａは、表１に示されるように炭素含量が質量％で０．２３％である本発明の合金２
Ｃの平衡相を示す。
【００６０】
　図２Ｂは、記載される合金２Ｃに関して用いられる処理系列を開示する。溶融処理工程
によって溶融物を形成した後、約１２２０℃の単相（ｆｃｃ）平衡温度を超える金属温度
で合金を均質化する。この温度で全てのカーバイドが可溶化する。望ましいビレット、ロ
ッドまたは他の形状を定義する鍛造は様々な複合カーバイドが形成され得る範囲への冷却
を生じる。この鍛造工程は、少なくとも、ＭＣカーバイドのみが平衡状態にある金属温度
範囲（（９８０℃から１２２０℃）に再加熱することによって反復することができる。
【００６１】
　引き続く冷却（空冷）は、一般には、主にＭＣカーバイド、他の一次合金カーバイド、
例えば、Ｍ７Ｃ３およびＭ２３Ｃ６並びに、一般には、マルテンサイトマトリックスの形
成を保持する。同じ金属温度範囲の焼きならしおよびそれに続く冷却は、ＭＣカーバイド
を保存しながら、Ｍ７Ｃ３およびＭ２３Ｃ６一次カーバイドを固溶する。金属温度範囲６
００℃もしくは６１０℃から８４０℃もしくは８５０℃での焼きなましおよび冷却は硬度
レベルをマシニングに対して合理的な値まで低下させる。焼きなましプロセスは、合金を
大幅に強化するには大きすぎるが後の溶体化処理の間に容易に固溶させるのには十分小さ
い合金カーバイド中に炭素を析出させることにより、マルテンサイトを軟化する。構成部
品パートの最終製造および適切な熱処理および仕上げのための合金製品の消費者への出荷
がこのプロセスに続く。
【００６２】
　典型的には、消費者は合金を望ましい形状に形成する。ＭＣカーバイド温度範囲での溶
体化処理および、それに続く、望ましいマルテンサイト構造を維持または形成する急冷が
これに続く。次に前述の焼き戻しおよび冷却を用いて望ましい強度および破壊靱性を得る
ことができる。
【００６３】
　実験結果および例
　一連のプロトタイプ合金を調製した。精錬プロセス用の溶融操作はＬａおよびＣｅ不純
物ゲッターリング添加を伴う二重真空溶解であるように選択した。置換型結晶粒界結合強
化元素、例えば、ＷおよびＲｅは第１プロトタイプの作製においては考慮しなかったが、
２０ｐｐｍのＢの添加をこの目的で含めた。脱酸素プロセスのため、Ｔｉを脱酸素剤とし
て添加し、ＴｉＣ粒子を促進して結晶粒界を固定し、焼き戻しの前に溶体化処理の間の結
晶粒成長を減少させた。
【００６４】
　第１プロトタイプ中の主要合金元素は、Ｃ、Ｍｏ、およびＶ（Ｍ２Ｃカーバイド形成体
）、Ｃｒ（Ｍ２Ｃカーバイド形成体および不動態化酸化膜形成体）、並びにＣｏおよびＮ
ｉ（様々な必要マトリックス特性用）。実際の合金組成および材料処理パラメータは、連
鎖を考慮する全体的な設計統合および他所に記載される一組のコンピューターモデル、本
発明の一部をなす［Ｏｌｓｏｎ， Ｇ． Ｂ、 “Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ Ｄｅｓｉｇ
ｎ ｏｆ Ｈｉｅｒａｒｃｈｉｃａｌｌｙ Ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ．”
， Ｓｃｉｅｎｃｅ ２７７， １２３７－１２４２， １９９７］によって決定した。以下
は初期プロトタイプ手順の要約である。選択されたパラメータは図３－６において星印★
によって示される。
【００６５】
　Ｃｒの量は耐食性の要求およびＣａｍｂｅｌｌによって開発された不動態化熱力学モデ
ル、本発明の一部をなす［Ｃａｍｐｂｅｌｌ， Ｃ， Ｓｙｓｔｅｍｓ Ｄｅｓｉｇｎ ｏｆ
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 Ｈｉｇｈ Ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ Ｓｔａｉｎｌｅｓｓ Ｓｔｅｅｌｓ， Ｍａｔｅｒｉ
ａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ， Ｅｖａｎｓｔｏｎ， ＩＬ， 
Ｎｏｒｔｈｗｅｓｔｅｒｎ ２４３， １９９７］によって決定した。Ｃの量は強度の要求
および図３に示される相関によるＭ２Ｃ析出／強化モデルによって決定した。５３ＨＲＣ
硬度を達成するという目標に基づき、０．１４質量％のＣ含量を選択した。焼き戻し温度
およびＭ２Ｃカーバイド形成体ＭｏおよびＶの量は、適切なＭ２Ｃ析出速度論で強度要求
を満たし、１０００℃の溶体化処理温度を維持し、かつミクロ偏析を回避するように決定
した。図４および５は、最終ＶおよびＭｏ含量を決定した方法を示す。１．５質量％Ｍｏ
および０．５質量％Ｖの最終含量を選択した。凝固ミクロ偏析のレベルは、予想されるイ
ンゴット処理の凝固冷却速度および関連デンドライトアーム間隔のための凝固シミュレー
ションによって評価する。ＣｏおよびＮｉの量は、（１）焼入れ材のディラトメトリー法
および１％変態分率によって測定されるＭｓ温度に較正されたモデルを用いて少なくとも
２００℃のマルテンサイト開始温度が維持され、それ故に急冷後にラスマルテンサイトマ
トリックス組織を達成することができ、（２）効率的な強化のための高いＭ２Ｃカーバイ
ド初期駆動力が維持され、（３）Ｎｉ含量を最大化することによってｂｃｃ劈開耐性が改
善され、および（４）約８質量％以上のＣｏ含量を維持して、転位の回復に対する十分な
抵抗性を達成してＭ２Ｃ核形成を促進し、かつマトリックスＣｒ活性の増加による酸化膜
へのＣｒ分配が高まるように、決定する。図６は、それらの最終レベルに設定された他の
合金元素量および焼き戻し温度と共に、上記４つの因子の最適化が、それぞれ、質量％で
約１３％および４．８％のＣｏおよびＮｉ量の選択を生じることを示す。これらの材料組
成および焼き戻し温度は、他の析出硬化Ｎｉ－Ｃｏ鋼の過去の研究を参照し、Ｍ２Ｃおよ
び他のカーバイドと金属間化合物相との駆動力比を検査することによって微調整した。
【００６６】
　１と命名される第１設計プロトタイプの組成が後の設計の反復と共に表１に示される。
初期設計は以下の処理パラメータを含んでいた。
【００６７】
・不純物ゲッターリングおよびＴｉ脱酸素を伴う二重真空溶解、
・バナジウムカーバイド（ＶＣ）形成により熱力学的平衡に従って制限される、１００５
℃の最小溶体化処理温度、および
・最適強度および靱性を達成する見積もり焼き戻し時間が３時間である、４８２℃の焼き
戻し温度。
【００６８】
　第１プロトタイプの評価（表１におけるエントリ１）は評価した全ての特性について有
望な結果をもたらした。最も重大な欠点は、望ましいＭｓ温度より２５℃から５０℃低い
こと、および目標を１５％下回る強度レベルであった。次に、表１において２Ａ、２Ｂお
よび２Ｃと示される設計の第２系列を評価した。３つの第２反復試作品の全てが満足のい
く変態温度をもたらし、第２反復の最良の機械的特性は合金２Ｃによって示された。後者
の基本組成に基づき、表１において３Ａ、３Ｂおよび３Ｃと呼ばれる合金の第３反復系列
は、ＴｉＣ、（Ｔｉ，Ｖ）Ｃ、およびＮｂＣを比較して、結晶粒微細化ＭＣカーバイドに
おける微小変動を探索した。主なパラメータは、均質化温度での完全ＭＣ固溶度の束縛に
影響を受ける、溶体化処理温度でのＭＣ相分率および粗大化耐性であった。（Ｔｉ，Ｖ）
Ｃを最適結晶粒微細化アプローチとして選択して、表１において４Ａから４Ｇと呼ばれる
第４反復設計系列は、（ａ）残留オーステナイト含量を最小化するマルテンサイト変態速
度論の精密化、（ｂ）破壊靱性を強化するためにＭ２Ｃ析出強化の間のセメンタイトの完
全固溶を促進する、競合Ｍ２Ｃカーバイドの安定性の増加、および（ｃ）セメンタイトの
析出を完全に回避し、かつ劈開耐性を高めるのに用いられる低温鉄（Ｆｅ）ベースＭ２Ｃ
析出強化を試験した。後者の２つの系列におけるカーバイド熱力学および速度論における
変更にはＷおよびＳｉの添加が含まれていた。
【００６９】
　表１において５Ｂから５Ｆと呼ばれる合金の第５系列は、延性から脆性への遷移温度を
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低下することによって破壊靱性を改善するために合金に添加することができるＮｉの限度
を試験した。Ｎｉ含量が質量％で約１０パーセントに到達したとき、これらの組成の合金
Ｍｓを室温未満に収めながら、各工程間に極低温冷却を伴う多段工程での合金の焼き戻し
が残留オーステナイトの大部分をマルテンサイトに変換できることが見出された。これは
、急冷後に完全にオーステナイト性である合金においてさえ、良好な強度特性を高Ｎｉ含
量との組合せで達成して延性破壊挙動の制御を可能にする。鋼中の残留オーステナイトを
最小化するのに複数回の焼き戻しが通常用いられているが、そのような高Ｎｉ含量および
高オーステナイト含量を伴う合金においてその技術を有効に用いることができることは予
期外のことであった。
【００７０】
　表１において６Ａから６Ｍと呼ばれる第６系列の合金は、最初の５つの系列において表
される特徴を組み込むように決定され、本発明の好ましい態様と考えられる。したがって
、記載される合金の適切な処理は本質的にマルテンサイト性の相を提供する。
【００７１】
　以下は記載される実験および合金の要約である。
【表１】

【００７２】
　（実施例１）
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　表１における合金１を１５２．４ｍｍ径電極に真空誘導溶解（ＶＩＭ）し、次にそれを
２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。その材料を、上述され
、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２００℃で７２時間均質
化し、鍛造および焼きなましをした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のデ
ィラトメトリー法および１％変態分率によってＭｓ温度が１７５℃と測定された。
【００７３】
　試験試料を機械加工し、１０２５℃で１時間溶体化処理し、油冷し、液体窒素に１時間
浸漬させ、室温に暖め、４８２℃で８時間焼き戻しした。測定された特性を下記表２に列
挙する。
【表２】

【００７４】
　（実施例２）
　表１における合金２Ａを１５２．４ｍｍ径電極に真空誘導溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、
上述され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１１９０℃で１２
時間均質化し、１１２０℃で開始して３８．１ｍｍ角棒鋼に鍛造および圧延し、焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が２６５℃と測定された。
【００７５】
　角棒鋼から試験試料を機械加工し、１０５０℃で１時間溶体化処理し、油冷し、液体窒
素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５００℃で５時間焼き戻しし、空冷し、液体窒素に１
時間浸漬させ、室温に暖め、５００℃で５．５時間焼き戻しした。測定された特性を下記
表３に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同一条件下で試験し
た試料を用いて行った。この試験に対する１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の平均腐食速度
は毎年０．００６６ｍｍ／ｙであった。
【表３】

【００７６】
　引張り試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液
体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、焼き戻し工程の間に１時間の液体窒素（ＬＮ２）
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張り特性を下記表４に列挙する。
【表４】

【００７７】
　（実施例３）
　表１における合金２Ｂを１５２．４ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、
上述され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１１９０℃で１２
時間均質化し、１１２０℃で開始して２５．４ｍｍ径丸棒鋼に鍛造および圧延し、焼きな
ましした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１
％変態分率によってＭｓ温度が２２５℃と測定された。
【００７８】
　試験試料を丸棒鋼から機械加工し、１１００℃で７０分間溶体化処理し、油冷し、液体
窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４８２℃で２４時間焼き戻しした。測定された特性
を下記表５に列挙する。

【表５】

【００７９】
　（実施例４）
　表１における合金２Ｃを１５２．４ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、
上述され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１１９０℃で１２
時間均質化し、１１２０℃で開始して５７．１５ｍｍ角棒鋼に鍛造し、焼きなましした。
ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％変態分率
によってＭｓ温度が２５３℃と測定された。
【００８０】
　試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体
窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４９８℃で８時間焼き戻しした。測定された特性を
下記表６に列挙する。
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【表６】

【００８１】
　試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体
窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４９８℃で１２時間焼き戻しした。測定された特性
を下記表７に列挙する。

【表７】

【００８２】
　腐食試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４９８℃で８時間焼き戻しし、空冷し、４９８
℃で４時間焼き戻しした。測定された特性を下記表８に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９０
０処理）の腐食速度の参照は同一条件下で試験した試料を用いて行った。この試験に対す
る１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の平均腐食速度は毎年０．００６６ｍｍ／ｙであった。

【表８】

【００８３】
　引張り試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液
体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、焼き戻し工程の間に１時間の液体窒素（ＬＮ２）
処理を行うとともに４９６℃で４時間または６時間多段焼き戻しを行った。測定された引
張り特性を下記表９に列挙する。
【表９】

【００８４】
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　（実施例５）
　表１における合金３Ａを１５２．４ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、
上述され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２６０℃で１２
時間均質化し、１０９０℃で開始して５７．１５ｍｍ角棒鋼に鍛造し、焼きなましした。
ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％変態分率
によってＭｓ温度が２５０℃と測定された。
【００８５】
　試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体
窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で５時間焼き戻しした。測定された特性を
下記表１０に列挙する。
【表１０】

【００８６】
　試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体
窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で４時間多段焼き戻しした後、１時間液体
窒素（ＬＮ２）処理し、最後に５１０℃でさらに４時間焼き戻しした。測定された特性を
下記表１１に列挙する。
【表１１】

【００８７】
　腐食試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、２００℃で１時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表１２に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同一条件
下で試験した試料を用いて行った。この試験に対する１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の平
均腐食速度は毎年０．００５１ｍｍ／ｙであった。
【表１２】

【００８８】
　腐食試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
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液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で８時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表１３に列挙する。
【表１３】

【００８９】
　（実施例６）
表１における合金３Ｂを１５２．４ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれを
２０３．２ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上
述され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２６０℃で１２時
間均質化し、１０９０℃で開始して５７．１５ｍｍ角棒鋼に鍛造し、焼きなましした。デ
ィラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％変態分率に
よってＭｓ温度が２４０℃と測定された。
【００９０】
試験試料を角棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体窒
素に１時間浸漬させ、室温に暖め、最後に５１０℃で５時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表１４に列挙する。
【表１４】

【００９１】
　試験試料を角棒から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液体窒
素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で４時間多段焼き戻しした後、１時間液体窒
素（ＬＮ２）処理し、最後に５１０℃でさらに４時間焼き戻しした。測定された特性を下
記表１５に列挙する。
【表１５】

【００９２】
　（実施例７）
　表１における合金４Ａを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
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均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が２７５℃と測定された。
【００９３】
　腐食試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷
し、液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で１２時間焼き戻しした。測定さ
れた特性を下記表１６に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同
一条件下で試験した試料を用いて行った。この試験に対する１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理
）の平均腐食速度は毎年０．００５１ｍｍ／ｙであった。
【表１６】

【００９４】
　腐食試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷
し、液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で２４時間焼き戻しした。測定さ
れた特性を下記表１７に列挙する。
【表１７】

【００９５】
　（実施例８）
　表１における合金４Ｂを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が２８５℃と測定された。
【００９６】
　腐食試験試料を長方形棒から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し
、液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で１２時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表１８に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同一
条件下で試験した試料を用いて行った。この試験に対する１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）
の平均腐食速度は毎年０．００５１ｍｍ／ｙであった。
【表１８】



(22) JP 4732694 B2 2011.7.27

10

20

30

40

50

【００９７】
　（実施例９）
　表１における合金４Ｃを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が３１０℃と測定された。
【００９８】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、２００℃で２時間多段焼き戻しした後、１時間
液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に２００℃でさらに２時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表１９に列挙する。

【表１９】

【００９９】
　（実施例１０）
　表１における合金４Ｄを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が３００℃と測定された。
【０１００】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、２００℃で２時間多段焼き戻しした後、１時間
液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に２００℃でさらに２時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表２０に列挙する。

【表２０】

【０１０１】
　腐食試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０００℃で７５分間溶体化処理し、油冷
し、液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で１２時間焼き戻しした。測定さ
れた特性を下記表２１に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同
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）の平均腐食速度は毎年０．００５１ｍｍ／ｙであった。
【表２１】

【０１０２】
　（実施例１１）
　表１における合金４Ｅを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が３００℃と測定された。
【０１０３】
　（実施例１２）
　表１における合金４Ｆを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が３００℃と測定された。
【０１０４】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、２００℃で２時間多段焼き戻しした後、１時間
液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に２００℃でさらに２時間焼き戻しした。測定された特
性を下記表２２に列挙する。
【表２２】

【０１０５】
　腐食試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０００℃で７５分間溶体化処理し、油冷
し、液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、５１０℃で１２時間焼き戻しした。測定さ
れた特性を下記表２３に列挙する。１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理）の腐食速度の参照は同
一条件下で試験した試料を用いて行った。この試験に対する１５－５ＰＨ（Ｈ９００処理
）の平均腐食速度は毎年０．００５１ｍｍ／ｙであった。
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【表２３】

【０１０６】
　（実施例１３）
　表１における合金４Ｇを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が３２０℃と測定された。
【０１０７】
　（実施例１４）
表１における合金５Ｂを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれを
１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述さ
れ、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間均
質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９．
０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなまし
した。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％変
態分率によってＭｓ温度が２００℃と測定された。
【０１０８】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で２４時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに２４時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表２４に列挙する。
【表２４】

【０１０９】
　試験試料を長方形棒から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、液
体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で３６時間多段焼き戻しした後、１時間
液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに３６時間焼き戻しした。測定された
特性を下記表２５に列挙する。
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【表２５】

【０１１０】
　（実施例１５）
　表１における合金５Ｃを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が１８０℃と測定された。
【０１１１】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で１６時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに１６時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表２６に列挙する。

【表２６】

【０１１２】
　（実施例１６）
　表１における合金５Ｄを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が２４０℃と測定された。
【０１１３】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で２４時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに２４時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表２７に列挙する。
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【表２７】

【０１１４】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、最後に４６８℃で２８時間焼き戻しした。測定
された特性を下記表２８に列挙する。
【表２８】

【０１１５】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、最後に４６８℃で７２時間焼き戻しした。測定
された特性を下記表２９に列挙する。
【表２９】

【０１１６】
　（実施例１７）
　表１における合金５Ｅを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が１６５℃と測定された。
【０１１７】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で１６時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに１６時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表３０に列挙する。
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【表３０】

【０１１８】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で２４時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに２４時間焼き戻しした。測定され
た特性を下記表３１に列挙する。

【表３１】

【０１１９】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で１４時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃で１４時間焼き戻しした。測定された特性
を下記表３２に列挙する。

【表３２】

【０１２０】
　（実施例１８）
　表１における合金５Ｆを１０１．６ｍｍ径電極に真空誘電溶解（ＶＩＭ）し、次にそれ
を１２７ｍｍ径インゴットに真空アーク再溶解（ＶＡＲ）した。そのインゴットを、上述
され、かつ図２Ａおよび２Ｂに示される好ましい処理技術に従い、１２５０℃で１２時間
均質化し、１０１５℃の頻繁な再加熱を用いて５０．８ｍｍ角丸方形に熱間圧延し、１９
．０５ｍｍ厚×５７．１５ｍｍ幅の長方形棒鋼に熱間圧延し、焼きならしおよび焼きなま
しした。ディラトメーター試料を機械加工し、焼入れ材のディラトメトリー法および１％
変態分率によってＭｓ温度が２５℃未満である測定された。
【０１２１】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、４６８℃で１６時間多段焼き戻しした後、１時
間液体窒素（ＬＮ２）処理し、最後に４６８℃でさらに１６時間焼き戻しした。測定され
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た特性を下記表３３に列挙する。
【表３３】

【０１２２】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、最後に４６８℃で２８時間焼き戻しした。測定
された特性を下記表３４に列挙する。

【表３４】

【０１２３】
　試験試料を長方形棒鋼から機械加工し、１０２５℃で７５分間溶体化処理し、油冷し、
液体窒素に１時間浸漬させ、室温に暖め、最後に４６８℃で４８時間焼き戻しした。測定
された特性を下記表３５に列挙する。
【表３５】

【０１２４】
　表３４および３５の例はより高い強度を提供する合金の多段焼き戻しの利点を示す。
【０１２５】
　　合金設計にとって重要なことは、耐食性および応力腐食耐性のための有効な水素捕獲
を維持しながら、効率的な強化を達成することである。これらの特性の全ては、強化性Ｍ

２Ｃカーバイド粒子サイズを析出完了時に約３ナノメートルの最適サイズに微細化するこ
とによって促進される。図７は、三次元原子－プローブ微量分析を用いる、最適に熱処理
された合金２Ｃ中の３ナノメートルＭ２Ｃカーバイドの原子スケール画像形成を示し、本
発明の一部をなす［Ｍ． Ｋ． Ｍｉｌｌｅｒ， Ａｔｏｍ Ｐｒｏｂｅ Ｔｏｍｏｇｒａｐ
ｈｙ， Ｋｌｕｗｅｒ Ａｃａｄｅｍｉｃ／Ｐｌｅｎｕｍ Ｐｕｂｌｉｓｈｅｒｓ， Ｎｅｗ
 Ｙｏｒｋ， ＮＹ， ２０００］は、設計されたサイズおよび粒子組成が実際に達成され
ていることを立証する。この画像は合金のスラブの原子再構築であり、各々の原子はその
元素に対応する色およびサイズを有する図上の点として表される。図７に描かれる円は画
像においてＭ２Ｃナノスケールカーバイドを定義する合金カーバイド形成体および炭素の
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集合を表す。
【０１２６】
結果として、発見された合金は表３６に示される元素の一連の組合せを有する。
【表３６】

【０１２７】
　好ましくは、不純物は回避される、しかしながら、幾らかの不可避不純物は許容され、
かつ本発明の範囲内にある。したがって、質量％で、最も好ましくは、Ｓは０．０２％未
満、Ｐは０．０１２％未満、Ｏは０．０１５％未満およびＮは０．０１５％未満である。
ミクロ組織は、記載される通りに処理されるとき主としてマルテンサイト性であり、望ま
しくは、体積で２．５％未満、好ましくは、１％未満の残留または析出オーステナイトを
含むラスマルテンサイト性として維持される。ミクロ組織は、主として、ＭがＭｏ、Ｎｂ
、Ｖ、Ｔａ、ＷおよびＣｒを含む群から選択される１以上の元素であるＭ２Ｃナノスケー
ルカーバイドを含む。カーバイドの化学式、サイズおよび存在する場所が重要である。好
ましくは、カーバイドはＭ２Ｃの形態のみで、およびある程度まではＭＣカーバイドで、
他のカーバイドの存在なしに存在し、そのサイズ（平均径）は約１０ナノメートル未満、
好ましくは、約３ナノメートルから５ナノメートルの範囲にある。特に回避されるものは
他のより大規模な非整合カーバイド、例えば、セメンタイト、Ｍ２３Ｃ６、Ｍ６Ｃおよび
Ｍ７Ｃ３である。他の脆化性相、例えば、ＴＣＰ金属間化合物相も回避される。
【０１２８】
　強化ナノカーバイドが埋め込まれるマルテンサイトマトリックスは、不動態化酸化膜へ
のＣｒ分配を強化し、Ｍ２Ｃ駆動力を強化し、かつナノカーバイドの転位上への核形成を
維持するのに十分な高さのＭｓ温度を十分なＣｏによって維持するため、最適バランスの
ＣｏおよびＮｉを含む。劈開に対する耐性は、十分なＮｉを維持し、かつ焼きならしまた
は溶体化処理温度での粗大化に抗する安定なＭＣカーバイド分散物による結晶粒微細化を
促進することによって強化される。合金組成および熱処理は、靱性および疲労耐性を制限
する他の全ての分散粒子を最少化または排除するように最適化される。水素応力腐食に対
する耐性は、結合強化元素、例えば、Ｂ、ＭｏおよびＷの結晶粒界偏析によって、および
ナノスケールＭ２Ｃカーバイド分散物の水素捕獲効果によって強化される。合金組成は、
製品スケールのインゴット凝固条件下でミクロ偏析が制限されるように制約される。
【０１２９】
　表１の具体的な合金組成はこのクラスの合金における現在既知の好ましく最適の配合を
表し、記載される物理特性と一致する配合の変形、処理工程の変形および開示される範囲
内にある変形の他に等価物は本発明の範囲内にある。これらの好ましい態様は、表３７に
示される合金組成の７つのサブクラスとして要約することができる。サブクラス１は組成
が表１の合金２Ｃ、３Ａおよび３Ｂに類似し、約１８６１．６ＭＰａから２０６８．４Ｍ
Ｐａの範囲のＵＴＳをもたらすＣｒ－ＭｏベースのＭ２Ｃカーバイドを析出する約４００
℃から６００℃の二次硬化焼き戻しに最適である。サブクラス２は組成が表１の合金４Ｄ
および４Ｅに類似し、セメンタイトを脱安定化し、かつＣｒ－Ｍｏ－ＷベースのＭ２Ｃカ
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ーバイドを析出する約４００℃から６００℃の二次硬化焼き戻しでより高い熱的安定性を
もたらすＷおよび／またはＳｉの添加を含む。より高い破壊靱性を必要とする用途のため
、サブクラス３は組成が表１における合金１、２Ａおよび２Ｂに類似し、約１６５４．７
ＭＰａから１８６１．６ＭＰａの中間ＵＴＳ範囲をもたらす。サブクラス４は組成が表１
の合金４Ｆおよび４Ｇに類似し、セメンタイトの析出なしにＦｅベースのＭ２Ｃカーバイ
ドを析出させる約２００℃から３００℃での低温焼き戻しに最適である。合金サブクラス
５はサブクラス１の最も好ましい態様である。サブクラス６は組成が合金５Ｂから５Ｆお
よび６Ａから６Ｋに類似する。サブクラス６は高Ｎｉ含量のために最適の靱性をもたらす
が、最終ミクロ組織中の多量の残留オーステナイトを回避するため、工程間に低温処理を
有する複数の焼き戻し処理を必要とすることがある。サブクラス７は破壊靱性のさらなる
最適化であり、低Ｃｏ含量が合金の延性－脆性遷移温度を低下させる合金６Ｌおよび６Ｍ
に類似する。
【表３７】

【０１３０】
したがって、超高強度耐食性構造用鋼合金のクラス並びにそのような合金の製造および使
用方法を含む本発明は以下の請求の範囲およびそれらの等価物によってのみ限定されるも
のである。
【図面の簡単な説明】
【０１３１】
【図１】図1は、本発明の合金の設計概念を特徴付けるフローブロック論理図である。
【図２】図２は、図２Ａは、本発明の合金の一例における、様々な温度でのカーバイドの
相および組成を示す平衡相図である。図２Ｂは、提示される平衡相に関する本発明の合金
の典型的な処理方針の図である。
【図３】図３は、様々な炭素（Ｃ）含量について、質量パーセントの値で、硬度ピークお
よびＭ２Ｃ駆動力が相関するグラフである。
【図４】図４は、様々なモリブデン（Ｍｏ）およびバナジウム（Ｖ）含量に対する、Ｍ２

Ｃ駆動力（ΔＧ）並びにスケール速度定数の曲線を示すグラフであり、ここで、温度は４
８２℃に設定されており、他の合金元素の量は０．１４質量％炭素（Ｃ）、９質量％クロ
ム（Ｃｒ）、１３質量％コバルト（Ｃｏ）、および４．８質量％ニッケル（Ｎｉ）に設定
されている。
【図５】図５は、０．１４質量％の炭素（Ｃ）含量に対する最終バナジウム（Ｖ）含量を
決定するのに用いられる１０００℃での相図であり、ここで、他の合金元素量は９質量％
クロム（Ｃｒ）、１．５質量％モリブデン（Ｍｏ）、１３質量％コバルト（Ｃｏ）、およ
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【図６】図６は、本発明の一態様における、様々なコバルト（Ｃｏ）およびニッケル（Ｎ
ｉ）含量に対するＭｓ温度の勾配並びにＭ２Ｃ駆動力（ΔＧ）の曲線を示すグラフであり
、ここで、温度は４８２℃に設定されており、かつ他の合金元素量は０．１４質量％炭素
（Ｃ）、９質量％クロム（Ｃｒ）、１．５質量％モリブデン（Ｍｏ）、および０．５質量
％バナジウム（Ｖ）に設定されている。
【図７】図７は、本発明の最適に熱処理された好ましい態様および例におけるＭ２Ｃカー
バイドの三次元原子－プローブ像である。

【図１】 【図２】
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【図５】 【図６】
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