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(57)【要約】
【課題】十分な延性を有するＸ１５０グレード相当の超
高強度溶接管用鋼板および鋼管ならびにその製造方法を
提供する。
【解決手段】鋼組成が、質量％で、Ｃ：０．０９～０．
１１％、Ｓｉ：０．０５～０．２０％、Ｍｎ：１．０～
１．５％、Ａｌ：０．０１～０．０８％、Ｃｕ：２．０
～４．０％、Ｎｂ：０．０５～０．０７％、Ｔｉ：０．
０１５～０．０２５％を含有し、さらに、Ｃｒ：０．０
５～０．６％、Ｍｏ：０．０５～０．６％、Ｖ：０．０
１～０．１％、Ｂ：０．０００５～０．００３％の中か
ら選ばれる一種以上を含有し、残部Ｆｅ及び不可避的不
純物からなり、金属組織がベイナイトであり、さらに圧
延方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％）との積が
８５００以上であることを特徴とする高延性超高強度溶
接鋼管用鋼板。
【選択図】図１
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【特許請求の範囲】
【請求項１】
　鋼組成が、質量％で、Ｃ：０．０９～０．１１％、Ｓｉ：０．０５～０．２０％、Ｍｎ
：１．０～１．５％、Ａｌ：０．０１～０．０８％、Ｃｕ：２．０～４．０％、Ｎｂ：０
．０５～０．０７％、Ｔｉ：０．０１５～０．０２５％を含有し、さらに、Ｃｒ：０．０
５～０．６％、Ｍｏ：０．０５～０．６％、Ｖ：０．０１～０．１％、Ｂ：０．０００５
～０．００３％の中から選ばれる一種以上を含有し、残部Ｆｅ及び不可避的不純物からな
り、金属組織がベイナイトであり、さらに圧延方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％
）との積が８５００以上であることを特徴とする高延性超高強度溶接鋼管用鋼板。
【請求項２】
　金属組織のベイナイト中に析出するＣｕ析出物の平均粒子径が４０ｎｍ以下、かつその
鋼板断面単位面積当りのＣｕ析出物粒子数が１．０×１０３個／μm２以上であり、さら
に圧延方向の引張強度が１１５０ＭＰａ超えであることを特徴とする請求項１に記載の高
延性超高強度溶接鋼管用鋼板。
【請求項３】
　さらに、質量％で、Ｃａ：０．０００５～０．０１％、ＲＥＭ：０．０００５～０．０
２％、Ｚｒ：０．０００５～０．０３％、Ｍｇ：０．０００５～０．０２％の中から選ば
れる一種以上を含有することを特徴とする請求項１または２に記載の高延性超高強度溶接
鋼管用鋼板。
【請求項４】
　さらに、質量％で、Ｎｉ：１．０～４．０％を含有することを特徴とする請求項１乃至
３の何れかに記載の高延性超高強度溶接鋼管用鋼板。
【請求項５】
　請求項１乃至４の何れかに記載の鋼板を用いて製造され、管長手方向引張強度（ＭＰａ
）と一様伸び（％）との積が８５００以上であることを特徴とする高延性超高強度溶接鋼
管。
【請求項６】
　管長手方向引張強度が１１５０ＭＰａ超えであることを特徴とする請求項５に記載の高
延性超高強度溶接鋼管。
【請求項７】
　請求項１乃至４の何れかに記載の鋼組成を有する鋼片を、１１００～１２００℃に加熱
した後に熱間圧延を開始し、９５０℃以下での累積圧下率を５０％以上とし、Ａｒ３変態
点以上で圧延を終了し、続いて、冷却速度４０～８０℃／ｓｅｃ、冷却停止温度４００～
５００℃とする加速冷却を行い、さらに、冷却停止温度～（冷却停止温度－５０℃）の温
度域から、５℃／ｓｅｃ以上の昇温速度で、５５０～６５０℃に急速再加熱した後に、空
冷することを特徴とする高延性超高強度溶接鋼管用鋼板の製造方法。
【請求項８】
　請求項１乃至４の何れかに記載の鋼板を冷間で筒状に成形し、対向する端面同士を突合
せ溶接した後に、拡管もしくは縮径することを特徴とする高延性超高強度溶接鋼管の製造
方法。
【発明の詳細な説明】
【技術分野】
【０００１】
　本発明は、引張強度１１５０ＭＰａを超える超高強度ラインパイプ用の鋼板および鋼管
において、特に一様伸びが大きい高延性溶接鋼管用鋼板および鋼管ならびにその製造方法
に関するものである。なお、本ラインパイプは天然ガスや原油の輸送用として用いられる
。
【背景技術】
【０００２】
　近年、天然ガスや原油の輸送用として使用されるラインパイプは、高圧化による輸送効
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率の向上や薄肉化による現地溶接施工能率の向上のため、年々高強度化している。これま
でに、ＡＰＩ規格でＸ１００グレードのラインパイプが実用化され、さらに、引張強度９
００ＭＰａを超えるＸ１２０グレードまで開発されているが、さらなる高強度化が望まれ
ている。
【０００３】
　このような高強度ラインパイプ用溶接鋼管およびその素材となる高強度厚鋼板の製造方
法に関し、例えば特許文献１には、耐震性を考慮し、ミクロ組織をフェライト＋ベイナイ
ト、あるいはフェライト＋マルテンサイト、またはフェライト＋ベイナイト＋マルテンサ
イトとすることで高強度かつ低降伏比を達成し、溶接鋼管の変形性能を向上させる技術が
開示されている。また、特許文献２には、引張強度１１５０ＭＰａを満足する超高強度厚
鋼板に関する技術が開示されている。
【先行技術文献】
【特許文献】
【０００４】
【特許文献１】特開２００６－３０７３３４号公報
【特許文献２】特開２００６－４５６４４号公報
【発明の概要】
【発明が解決しようとする課題】
【０００５】
　しかしながら、例えば、Ｘ１５０グレードといった引張強度が１１５０ＭＰａを超える
超高強度鋼管を実用化しようとした場合、特許文献１に記載の、軟質なフェライト組織と
硬質なベイナイト組織および／またはマルテンサイト組織の組合せで高変形能を付与でき
るのは引張強度がせいぜい１０００ＭＰａ程度までである。一方、特許文献２では、１１
５０ＭＰａ以上の高強度化を得るために、ほぼ１００％マルテンサイト組織を得ることを
必要としており、強度を確保するため０．１５％以上のＣ添加を必要とする。このような
高Ｃ設計の場合、低温のみならず高温での溶接割れ感受性が高くなり、溶接鋼管製造過程
で割れ防止の付加工程が必要となるとともに、単相組織であるため延性に乏しく、パイプ
ラインの安全性を確保することが難しい。
【０００６】
　本発明は、溶接製造性を考慮し高Ｃ添加をすることなく、かつ引張強度１１５０ＭＰａ
超の高強度化を行っても十分な延性を有するＸ１５０グレード相当の超高強度溶接鋼管用
鋼板および鋼管ならびにその製造方法を提供することを目的とする。
【課題を解決するための手段】
【０００７】
　発明者らは、まずＣ量を多くとも０．１１％程度で、引張強度１１５０ＭＰａへの高強
度化を図るべく、種々の鋼の強化手法について検討を行い、析出強化を積極的に行うこと
で、低Ｃでも強度を確保できることを知見した。さらに、鋼のミクロ組織をベイナイトと
し、多量なＣｕを過飽和固溶させた後、ベイナイト中に微細かつ多量に分散析出させるこ
とで、転位運動を阻害して加工硬化率を上昇させ、析出した金属Ｃｕ自身が延性を持つた
め、一様伸びが著しく向上することを知見した。
【０００８】
　さらに、最適なＣｕ析出形態を明らかにすべく、発明者らは、鋼の基本化学組成を質量
％で０．１１％Ｃ、０．２０％Ｓｉ、１．４５％Ｍｎ、０．０２％Ａｌ、０．０５％Ｎｂ
、０．０２０％Ｔｉとして、さらにＣｕを１．５％から５．０％まで種々変化させた小型
鋼塊を準備し、熱間圧延と加速冷却を施して、そのミクロ組織をベイナイトとした１５ｍ
ｍ厚鋼板を比較材とし、一方、同じく熱間圧延と加速冷却を施した後、加速冷却に引き続
き、ベイナイトの焼戻し軟化を最小限とする急速加熱焼戻しを実施した１５ｍｍ厚鋼板を
準備した。なお、急速加熱焼戻しでは加熱温度を種々変化させてベイナイト中へのＣｕ析
出状態を変化させた。
【０００９】
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　これらの鋼板よりＡＰＩ－５Ｌに準拠した全厚引張試験片を圧延長手方向に平行に採取
し、引張試験を行い、得られた引張強度および一様伸びについて、Ｃｕ析出のための急速
加熱処理を行った場合と、加速冷却ままの場合とを比較して、Ｃｕ析出による引張強度、
一様伸びの上昇量を算出した。
【００１０】
　次に、Ｃｕ析出のための急速加熱処理を行った鋼板の圧延長手方向断面より板厚方向に
平行に、０．３ｍｍ厚の透過電子顕微鏡用の薄膜試料を各３つずつ採取し、透過電子顕微
鏡にて１０００００倍の倍率でベイナイトラス中のＣｕ析出物の観察を行った。薄膜試料
ごとに３視野、計９視野について撮影したＣｕ析出物の写真を画像解析し、単位観察面積
（１μｍ２）当りの析出物個数と、各析出物径の平均値を画像解析装置にて定量化した。
そして、鋼板のベイナイト中のＣｕ析出物数および析出物サイズにより、上述の引張強度
上昇量および一様伸びの上昇量との関係を導き出した。
【００１１】
　その結果、図１に示すようにＣｕを析出させた場合の引張強度の上昇量は、単位観察面
積当りの析出粒子数（個／μｍ２）が１．０×１０３（図中では１．Ｅ＋０３と表記、図
２も同じ）以上の場合、特に粒子径が４０ｎｍ以下のＣｕ析出粒子の数が１．０×１０３

以上の場合、１００ＭＰａ以上の強度上昇が得られることを見出した。このとき、図２に
示すように、一様伸びについても増加が認められ、特にＣｕ析出粒子の平均粒径が大きい
ほど一様伸びの増加が大きいことがわかった。本発明はこれらの知見に、さらに検討を加
えたもので、その要旨は次のとおりである。
【００１２】
　第１の発明は、鋼組成が、質量％で、Ｃ：０．０９～０．１１％、Ｓｉ：０．０５～０
．２０％、Ｍｎ：１．０～１．５％、Ａｌ：０．０１～０．０８％、Ｃｕ：２．０～４．
０％、Ｎｂ：０．０５～０．０７％、Ｔｉ：０．０１５～０．０２５％を含有し、さらに
、Ｃｒ：０．０５～０．６％、Ｍｏ：０．０５～０．６％、Ｖ：０．０１～０．１％、Ｂ
：０．０００５～０．００３％の中から選ばれる一種以上を含有し、残部Ｆｅ及び不可避
的不純物からなり、金属組織がベイナイトであり、さらに圧延方向の引張強度（ＭＰａ）
と一様伸び（％）との積が８５００以上であることを特徴とする高延性超高強度溶接鋼管
用鋼板である。
【００１３】
　第２の発明は、金属組織のベイナイト中に析出するＣｕ析出物の平均粒子径が４０ｎｍ
以下、かつその鋼板断面単位面積当りのＣｕ析出物粒子数が１．０×１０３個／μｍ２以
上であり、さらに圧延方向の引張強度が１１５０ＭＰａ超えであることを特徴とする第１
の発明に記載の高延性超高強度溶接鋼管用鋼板である。
【００１４】
　第３の発明は、さらに、質量％で、Ｃａ：０．０００５～０．０１％、ＲＥＭ：０．０
００５～０．０２％、Ｚｒ：０．０００５～０．０３％、Ｍｇ：０．０００５～０．０２
％の中から選ばれる一種以上を含有することを特徴とする第１または第２の発明に記載の
高延性超高強度溶接鋼管用鋼板である。
【００１５】
　第４の発明は、さらに、質量％で、Ｎｉ：１．０～４．０％を含有することを特徴とす
る第１乃至第３の発明の何れかに記載の高延性超高強度溶接鋼管用鋼板である。
【００１６】
　第５の発明は、第１乃至第４の発明の何れかに記載の鋼板を用いて製造され、管長手方
向引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％）との積が８５００以上であることを特徴とする高
延性超高強度溶接鋼管である。
【００１７】
　第６の発明は、管長手方向引張強度が１１５０ＭＰａ超えであることを特徴とする第５
の発明に記載の高延性超高強度溶接鋼管である。
【００１８】
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　第７の発明は、第１乃至第４の発明の何れかに記載の鋼組成を有する鋼片を、１１００
～１２００℃に加熱した後に熱間圧延を開始し、９５０℃以下での累積圧下率を５０％以
上とし、Ａｒ３変態点以上で圧延を終了し、続いて、冷却速度４０～８０℃／ｓｅｃ、冷
却停止温度４００～５００℃とする加速冷却を行い、さらに、冷却停止温度～（冷却停止
温度－５０℃）の温度域から、５℃／ｓｅｃ以上の昇温速度で、５５０～６５０℃に急速
再加熱した後に、空冷することを特徴とする高延性超高強度溶接鋼管用鋼板の製造方法で
ある。
【００１９】
　第８の発明は、第１乃至第３の発明の何れかに記載の鋼板を冷間で筒状に成形し、対向
する端面同士を突合せ溶接した後に、拡管もしくは縮径することを特徴とする高延性超高
強度溶接鋼管の製造方法である。
【発明の効果】
【００２０】
　本発明により、溶接性を考慮し高Ｃ添加をすることなく、かつ引張強度１１５０ＭＰａ
超の高強度化を行っても十分な延性を有するＸ１５０グレード相当の超高強度溶接鋼管用
鋼板および鋼管ならびにその製造方法を提供することが可能となった。
【図面の簡単な説明】
【００２１】
【図１】Ｃｕ析出粒子数および平均粒子径とＴＳ上昇量との関係を説明する図である。
【図２】Ｃｕ析出粒子数および平均粒子径と一様伸び増加量との関係を説明する図である
。
【発明を実施するための形態】
【００２２】
　以下、本発明を詳細に説明する。
【００２３】
　１．成分組成について
　以下に、本発明の成分組成について説明する。なお、成分組成における％は、全て質量
％とする。
【００２４】
　Ｃ：０．０９～０．１１％
　Ｃはベイナイト組織中でセメンタイト、およびＮｂ、Ｔｉ、Ｖ、Ｍｏとの合金炭化物生
成に寄与し、ベイナイトの強度上昇をもたらす。含有量が０．０９％未満では強度上昇効
果が不十分なので、引張強度が１１５０ＭＰａを超える高強度を得るために０．０９％以
上を含有するものとする。一方、０．１１％を超えて含有すると、パイプの溶接金属へＣ
が希釈することにより溶接金属の高温割れが著しくなることから、Ｃ量は、０．０９～０
．１１％の範囲とする。
【００２５】
　Ｓｉ：０．０５～０．２０％
　Ｓｉは０．０５％以上含有することで変態組織によらず固溶強化するため、母材、ＨＡ
Ｚの強度上昇に有効である。しかし、０．２０％を超えて含有すると靱性が著しく低下す
るためＳｉ量は、０．０５～０．２０％の範囲とする。
【００２６】
　Ｍｎ：１．０～１．５％
　Ｍｎは焼入性向上元素として作用する。フェライト変態を抑制して母材の金属組織をベ
イナイトを主体とする組織とするためには、１．０％以上を含有することが必要である。
一方、１．５％を超えて含有しても効果が飽和するため、Ｍｎ量は、１．０～１．５％の
範囲とする。
【００２７】
　Ａｌ：０．０１～０．０８％
　Ａｌは脱酸元素として作用する。０．０１％以上の含有で十分な脱酸効果が得られるが
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、０．０８％を超えて含有すると鋼中の清浄度が低下し、靱性劣化の原因となるため、Ａ
ｌ量は、０．０１～０．０８％の範囲とする。
【００２８】
　Ｃｕ：２．０～４．０％
　Ｃｕはベイナイト中に金属Ｃｕとして多量微細析出することにより、延性を低下させず
に析出強化で鋼の強度と延性のバランスを向上させることができる。低炭素ベイナイト組
織に析出強化させて引張強度を１１５０ＭＰａ超えとするのに必要な量の析出Ｃｕを得る
ためには、２．０％以上のＣｕ含有が必要であるが、４．０％を超えて含有すると、スラ
ブ割れ等が顕著となり精整工程での負荷が高くなるため、Ｃｕ量は、２．０～４．０％の
範囲とする。好ましくは、２．０～３．０％の範囲である。
【００２９】
　Ｎｂ：０．０５～０．０７％
　Ｎｂは、合金炭化物を形成して析出強化作用を発揮し、また、Ｎｂは熱間圧延時のオー
ステナイト未再結晶領域を拡大する効果も有し、これらの効果を併せて得るために０．０
５％以上含有することが必要である。一方、０．０７％を超えて含有すると、靱性を著し
く損ねることからＮｂ量は、０．０５～０．０７％の範囲とする。
【００３０】
　Ｔｉ：０．０１５～０．０２５％
　Ｔｉは炭化物を形成させて、析出強化を行うために添加する。また、Ｔｉは窒化物も形
成してスラブ加熱時のオーステナイト粒成長を抑制し、ベイナイト組織の微細化に寄与す
る。析出強化のための炭化物形成およびピンニングのための窒化物形成を両立させるには
、０．０１５％以上の含有が必要である。一方、０．０２５％を超えて含有すると靱性を
著しく損ねることからＴｉ量は、０．０１５～０．０２５％の範囲とする。
【００３１】
　本発明においては、ベイナイト主体組織を得るために、更に、焼入性向上元素である、
Ｃｒ、Ｍｏ、Ｖ、Ｂから選択される一種以上を含有することが必要である。
【００３２】
　Ｃｒ：０．０５～０．６％
　Ｃｒは、焼入性向上元素として作用し、多量のＭｎ添加の代替とすることができる。こ
の効果を得るためには、０．０５％以上を含有する必要があるが、０．６％を超えて添加
すると溶接熱影響部（以下、ＨＡＺとも称する）靱性が著しく劣化するため、Ｃｒを含有
する場合は、その量を０．０５～０．６％の範囲とする。
【００３３】
　Ｍｏ：０．０５～０．６％
　Ｍｏもまた焼入性向上元素として作用し、多量のＭｎ添加の代替とすることができる。
この効果を得るためには、０．０５％以上を含有する必要があるが、高価な元素であり、
また０．６％を超えて含有しても強度上昇は飽和するため、Ｍｏを含有する場合は、その
量を０．０５～０．６％の範囲とする。
【００３４】
　Ｖ：０．０１～０．１％
　ＶはＮｂとの複合添加により、多重溶接熱サイクル時に析出硬化し、ＨＡＺ軟化防止に
寄与する。この効果は０．０１％以上含有することにより発現するが、０．１％を超えて
含有すると析出硬化が著しくＨＡＺ靱性を劣化させるため、Ｖを含有する場合は、その量
を０．０１～０．１％の範囲とする。
【００３５】
　Ｂ：０．０００５～０．００３％
　Ｂは、オーステナイト粒界に偏析してフェライト変態を抑制することにより、特にＨＡ
Ｚの強度低下防止に寄与する。この効果を得るために、０．０００５％以上を含有する必
要があるが、０．００３％を超えて含有してもその効果は飽和するため、Ｂを含有する場
合は、その量を０．０００５～０．００３％の範囲とする。
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【００３６】
　本発明の基本成分組成は、以上であるが、更に、母材あるいは溶接部靭性の向上を目的
とする場合は、Ｃａ、ＲＥＭ、Ｚｒ、Ｍｇの一種以上を選択元素として含有することがで
きる。
【００３７】
　Ｃａ：０．０００５～０．０１％
　Ｃａは鋼中の硫化物の形態制御に有効な元素であり、靱性に有害なＭｎＳの生成を抑制
する作用を有する。この効果を得るには０．０００５％以上含有することが好ましいが、
０．０１％を超えて含有すると、ＣａＯ－ＣａＳのクラスターを形成し、かえって靱性を
劣化させるので、Ｃａを含有する場合は、その量を０．０００５～０．０１％の範囲とす
ることが好ましい。
【００３８】
　ＲＥＭ：０．０００５～０．０２％
　ＲＥＭもまた鋼中の硫化物の形態制御に有効な元素であり、靱性に有害なＭｎＳの生成
を抑制する作用を有する。この効果を得るには０．０００５％以上含有することが好まし
いが、高価な元素であり、かつ０．０２％を超えて含有しても効果が飽和するため、ＲＥ
Ｍを含有する場合は、その量を０．０００５～０．０２％の範囲とすることが好ましい。
【００３９】
　Ｚｒ：０．０００５～０．０３％
　Ｚｒは鋼中で炭窒化物を形成し、とくに溶接熱影響部においてオーステナイト粒の粗大
化を抑制するピンニング効果をもたらす。十分なピンニング効果を得るためには、０．０
００５％以上を含有することが好ましいが、０．０３％を超えて含有すると、鋼中の清浄
度が著しく低下し、靱性が低下するようになるので、Ｚｒを含有する場合は、その量を０
．０００５～０．０３％の範囲とすることが好ましい。
【００４０】
　Ｍｇ：０．０００５～０．０２％
　Ｍｇは製鋼過程で鋼中に微細な酸化物を生成し、特に、溶接熱影響部においてオーステ
ナイト粒の粗大化を抑制するピンニング効果をもたらす。十分なピンニング効果を得るた
めには、０．０００５％以上を含有することが好ましいが、０．０２％を超えて含有する
と、鋼中の清浄度が低下し、靱性が低下するので、Ｍｇを含有する場合は、その量を０．
０００５～０．０２％の範囲とすることが好ましい。
【００４１】
　本発明では、熱間圧延時のいわゆるＣｕ割れを抑制することを目的として、更にＮｉを
含有することができる。
【００４２】
　Ｎｉ：１．０～４．０％
　Ｃｕ含有鋼を熱間圧延する場合、スラブ加熱温度がＣｕの融点を超えると液相が生成し
、これを起点とするＣｕ割れが発生する、これがいわゆるＣｕ割れである。このＣｕ割れ
を抑制するためには、Ｃｕ含有量の半分以上の量のＮｉを含有することが有効であるが、
Ｃｕ量を超えて含有しても効果は飽和するため、Ｎｉを含有する場合は、その量を１．０
～４．０％の範囲とすることが好ましい。さらに、Ｎｉ含有量はＣｕ含有量の１／２以上
でかつ、Ｃｕ含有量以下であることが、より好ましい。
【００４３】
　なお、上記した成分以外の残部は、Ｆｅおよび不可避的不純物からなる。
【００４４】
　２．金属組織について
　鋼板あるいは鋼管母材部の金属組織（ミクロ組織）はベイナイトとする。ミクロ組織が
軟質なフェライト単相組織、あるいは、フェライトとベイナイトとの複相組織やフェライ
トとマルテンサイトとの複相組織の場合、目標とする１１５０ＭＰａを超える引張強度を
達成するのは困難である。一方、ミクロ組織がマルテンサイト主体の場合、強度は十分確
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保できるものの、延性が著しく低下する。このため、高強度と高延性を両立させるために
はミクロ組織をベイナイトにする必要がある。ベイナイト以外のミクロ組織の面積分率は
小さいほどよい。
【００４５】
　しかし、ベイナイト以外のミクロ組織の面積分率が小さい場合には、その影響が小さい
ため、トータルの面積分率で５％以下の他の金属組織、すなわち、フェライト、パーライ
ト、セメンタイト、マルテンサイト、島状マルテンサイト（ＭＡとも言う）などを１種以
上を含有してもよい。なお、ベイナイト以外のミクロ組織として、残留オーステナイトが
存在する場合、加工誘起変態に伴う伸び向上効果が期待できるものの、一旦塑性加工した
後は硬質なマルテンサイト化して、むしろ延性低下の原因になることから、その面積分率
は２％未満であることが好ましく、１％未満であることがさらに好ましい。
【００４６】
　さらに、上述するベイナイト中にＣｕを析出させ、かつその析出物の平均粒子径を４０
ｎｍ以下とし、その鋼板あるいは鋼管断面単位面積当りのＣｕ析出物粒子数を１．０×１
０３個／μｍ２以上とする。Ｃｕ析出物は微細分散させることにより転位運動を阻害して
加工硬化率を上昇させることからベイナイト組織の高強度化に極めて効果的であり、かつ
、Ｃｕ自身も延性を持つため、引張強度が上昇するにも関わらず一様伸びも向上する。
【００４７】
　そこでその効果を確認するため、鋼の基本化学組成を質量％で０．１１％Ｃ、０．２０
％Ｓｉ、１．４５％Ｍｎ、０．０２％Ａｌ、０．０５％Ｎｂ、０．０２０％Ｔｉとして、
さらにＣｕを１．５％から５．０％まで種々変化させた小型鋼塊を準備し、熱間圧延と加
速冷却を施して、そのミクロ組織をベイナイトとした１５ｍｍ厚鋼板を比較材とし、一方
、同じく熱間圧延と加速冷却を施した後、加速冷却に引き続き、ベイナイトの焼戻し軟化
を最小限とする急速加熱焼戻しを実施した１５ｍｍ厚鋼板を準備した。なお、急速加熱焼
戻しでは加熱温度を種々変化させてベイナイト中へのＣｕ析出状態を変化させた。
【００４８】
　これらの鋼板よりＡＰＩ－５Ｌに準拠した全厚引張試験片を圧延長手方向に平行に採取
し、引張試験を行い、得られた引張強度および一様伸びについて、Ｃｕ析出のための急速
加熱処理を行った場合と、加速冷却ままの場合とを比較して、Ｃｕ析出による引張強度、
一様伸びの上昇量を算出した。
【００４９】
　次に、Ｃｕ析出のための急速加熱処理を行った鋼板の圧延長手方向断面より板厚方向に
平行に、０．３ｍｍ厚の透過電子顕微鏡用の薄膜試料を各３つずつ採取し、透過電子顕微
鏡にて１０００００倍の倍率でベイナイトラス中のＣｕ析出物の観察を行った。薄膜試料
ごとに３視野、計９視野について撮影したＣｕ析出物の写真を画像解析し、単位観察面積
（１μｍ２）当りの析出物個数と、各析出物径の平均値を画像解析装置にて定量化した。
そして、鋼板のベイナイト中のＣｕ析出物数および析出物サイズにより、上述の引張強度
上昇量および一様伸びの上昇量との関係を導き出した。
【００５０】
　Ｃｕを析出させた場合の引張強度上昇量は、図１に示すように、平均粒子径が４０ｎｍ
以下の析出物が１．０×１０３個／μｍ２以上ある場合に１００ＭＰａ以上の引張強度の
上昇が得られることから、平均粒子径の下限を４０ｎｍ以下、粒子数を１．０×１０３個
／μｍ２以上とする。平均粒子径が４０ｎｍを超える場合、１．０×１０３個／μｍ２以
上の粒子数であってもあまり強度上昇が得られず、また、粒子数が１．０×１０３個／μ
ｍ２未満の場合は平均粒子径によらず、強度上昇が得られない。
【００５１】
　なお、一様伸びについては図２に示すように、一様伸びの向上は粒子数よりも平均粒子
径に依存し、平均粒子径１０ｎｍ以上の場合著しい向上が見られることから、Ｃｕ析出物
の平均粒子径は１０ｎｍ以上とすることが、好ましい。
【００５２】
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　次に、鋼板圧延方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％）との積を８５００以上とし
た理由を説明する。従来の鋼板の強化手法では引張強度の上昇に伴い、一様伸びは逆に低
下する。特に引張強度１１５０ＭＰａを超えるような高強度化をすると、一様伸び低下は
著しい。その結果、溶接鋼管に成形後は、鋼管長手方向の一様伸びも著しく低い値となり
、パイプ敷設後、なんらかの引張変形が発生した際に、容易に局部破壊が生じて安全上問
題となる。
【００５３】
　そのため、引張強度と一様伸びの両立を示す指標として、引張強度（ＭＰａ）と一様伸
び（％）との積を選び、その値を、実用化されている最高強度グレードのＸ１００級（引
張強度８００ＭＰａ程度）でもっとも高延性と考えられるもの（一様伸び１０％程度）の
引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％）との積８０００を上回る、８５００以上とした。
【００５４】
　鋼管長手方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％）との積を８５００以上とした理由
も上述の通りである。なお、安定して鋼管長手方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び（％
）との積を８５００以上とするためには、鋼板圧延方向の引張強度（ＭＰａ）と一様伸び
（％）との積は８７００以上が望ましい。
【００５５】
　３．製造条件について
　上記した組成を有する鋼を、転炉、電気炉等の溶製手段で常法により溶製し、連続鋳造
法または造塊～分塊法等で常法によりスラブ等の鋼素材とすることが好ましい。なお、溶
製方法、鋳造法については上記した方法に限定されるものではないが、経済性の観点から
転炉法による製鋼プロセスと連続鋳造プロセスによる鋼片の鋳造を行うことが望ましい。
その後、性能所望の形状に圧延し、圧延後に、冷却および再加熱を行う。以下、本発明の
製造条件を示す。
【００５６】
　本発明において規定される鋼の温度条件は、鋼片あるいは鋼板板厚方向の平均温度を指
すものとする。板厚方向の平均温度は、板厚、表面温度および冷却条件などから、シミュ
レーション計算などにより求められる。たとえば、差分法を用い、板厚方向の温度分布を
計算することにより、板厚方向の平均温度を求めることができる。
【００５７】
　（１）加熱温度：１１００～１２００℃
　熱間圧延を行うにあたり、Ｎｂ、Ｔｉの炭化物をベイナイト中に析出するためスラブ加
熱段階で一旦固溶させる必要があり、両者を十分固溶させるためには加熱温度を１１００
℃以上とする必要がある。一方、１２００℃を超える温度まで鋼片を加熱すると、ＴｉＮ
によるピンニングを行っていても、オーステナイト粒が著しく成長し、靱性を劣化するた
め、加熱温度は、１１００～１２００℃の範囲とする。
【００５８】
　（２）９５０℃以下での累積圧下率：５０％以上
　本発明では、Ｎｂ添加によって熱間圧延時のオーステナイト未再結晶域は９５０℃まで
拡大している。この温度域にて累積圧下率が５０％以上の圧延を行うことにより、オース
テナイト粒が展伸し、その後の加速冷却で変態生成するベイナイトが微細化し靱性が向上
することから、累積圧下率は５０％以上とする。
【００５９】
　（３）圧延終了温度：Ａｒ３変態点以上
熱間圧延温度がフェライト変態開始温度を下回った場合、圧延中フェライトを生成して強
度が低下するため、熱間圧延終了温度は少なくともＡｒ３変態点以上とする。
【００６０】
　なおＡｒ３変態点は、成分から算出する下記式（１）により求めた。
Ａｒ３＝９１０－３１０Ｃ－８０Ｍｎ－２０Ｃｕ－１５Ｃｒ－５５Ｎｉ－８０Ｍｏ・・（
１）
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　　ここで、各成分元素は、含有量（質量％）を意味する。
【００６１】
　（４）冷却速度：４０～８０℃／ｓｅｃ
　ベイナイトを変態生成させるため、熱間圧延後に引き続き加速冷却を実施する。冷却速
度が４０℃／ｓｅｃ未満の場合、冷却中にＣｕが一部析出してしまうため、ベイナイト中
に過飽和固溶状態からＣｕを析出するという本発明の基本思想が実現できなくなることか
ら、Ｃｕの過飽和固溶状態を得るため下限を４０℃／ｓｅｃとする。一方、８０℃／ｓｅ
ｃを超えた冷却速度の場合、後述の冷却停止温度に制御することが難しく、特に表面近傍
でマルテンサイト変態が生じ、靱性が著しく低下するため、冷却速度の範囲は４０～８０
℃／ｓｅｃとする。好ましくは５０～６５℃／ｓｅｃである。
【００６２】
　なお、加速冷却は、組織全体がオーステナイトである状態から開始するのが好ましいの
で、加速冷却開始温度はＡｒ３変態点以上であることが好ましい。
【００６３】
　（５）加速冷却の冷却停止温度：４００～５００℃
　加速冷却で変態生成させるミクロ組織をベイナイト主体とするため、冷却停止温度を４
００～５００℃とする。冷却停止温度が４００℃未満の場合、マルテンサイト変態が生じ
、靭性低下の原因となるため下限を４００℃とする。一方、冷却停止温度が５００℃を超
えるとベイナイト変態が完了しないまま加速冷却を停止することになり、引き続き行う再
加熱時にパーライト等が生成して強度低下の原因となるため、冷却停止温度は４００～５
００℃の範囲とする。好ましくは、４２０～４８０℃である。
【００６４】
　（６）再加熱開始温度：（冷却停止温度－５０℃）～冷却停止温度
　鋼中に過飽和固溶しているＣｕをベイナイト組織中に微細分散析出させるため、加速冷
却後直ちに再加熱を行う。再加熱を開始する温度が、加速冷却停止温度より５０℃を超え
て低くなると、Ｃｕの微細分散を行いにくく、十分な析出強化が得られずに目標強度を下
回るため、再加熱の開始温度は、（冷却停止温度－５０℃）以上とする。好ましくは、（
冷却停止温度－３０℃）以上である。
【００６５】
　なお、ここで、加速冷却停止後、直ちに再加熱するとは、加速冷却を停止してから２分
以内に上述の再加熱処理を実施することを指すものとする。
【００６６】
　（７）再加熱時の昇温速度：５℃／ｓｅｃ以上
　再加熱時の昇温速度は５℃／ｓｅｃ以上とする。再加熱時の昇温速度が遅い場合、昇温
中にＣｕが析出を始め、目標加熱温度に達したときには凝集粗大化してしまいＣｕの微細
分散を行いにくく、十分な析出強化が得られずに目標強度を下回るため、再加熱時の昇温
速度は５℃／ｓｅｃ以上とする。
【００６７】
　（８）再加熱温度：５５０～６５０℃
　再加熱温度はＣｕの析出状態に大きく影響する。すなわち、加熱温度が５５０℃未満で
は十分にＣｕの析出を得ることができず、逆に６５０℃を超えた場合、過時効状態となっ
てＣｕ析出物が粗大化してしまい、十分な析出強化が得られずに目標強度を下回るため、
再加熱温度は５５０～６５０℃の範囲とする。
【００６８】
　なお、再加熱の保持時間は、特に限定はしないが好ましくは、１秒から１００秒程度で
ある。
【００６９】
　なお、再加熱において、加熱保持時間を設定する必要はなく、上記再加熱温度域におい
て過剰な時間にわたって保持すると析出したＣｕが粗大化するおそれがあるため、保持す
る場合でも、上記再加熱温度域における滞留時間は２００秒以下であることが好ましい。
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【００７０】
　また、再加熱後の冷却過程においては、析出したＣｕが急速に粗大化するようなことは
ないので、再加熱後の冷却条件は特に規定しないが、基本的には空冷とすることが好まし
い。
【００７１】
　加速冷却後の再加熱を行うための設備として、加速冷却を行うための冷却設備の下流側
に加熱装置を設置することができる。加熱装置としては、鋼板の急速加熱が可能であるガ
ス燃焼炉や誘導加熱装置を用いることが好ましい。
【００７２】
　上記の方法で製造された鋼板の鋼管への成形方法は、特に限定はしないが、従来から用
いられているＵＯＥ成形、プレスベンド成形、ロール成形のいずれの成形方法も使用する
ことができる。たとえば、鋼板の圧延方向が鋼管の長手方向となるように、鋼板を冷間で
筒状に成形し、対向する端面同士を突合せ溶接することにより、本発明の高延性超高強度
溶接鋼管を製造することができる。また溶接後に、拡管成形もしくは縮径成形工程を付与
することにより、さらに寸法精度が向上した本発明の高延性超高強度溶接鋼管を製造する
ことができる。
【実施例１】
【００７３】
　表１に示す化学組成の鋼を用いて、表２に示す熱間圧延、加速冷却、再加熱条件で１５
～２０ｍｍの鋼板を作製した。そして、これらの鋼板を素材として、鋼板の圧延長手方向
が鋼管の長手方向となるように、ＵＯＥプロセスにて溶接鋼管を製造した。鋼管の溶接は
サブマージアーク溶接機による内外面１層溶接とし、いずれの溶接も溶接入熱を５０ｋＪ
／ｃｍ以下とした。また、溶接ワイヤはＣ含有量が０．１１％を超えない低炭素系溶接ワ
イヤを使用した。
【００７４】
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【表１】

【００７５】
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【表２】

【００７６】
　それぞれの鋼管より、ＡＰＩ－５Ｌに準拠した全厚引張試験片（管長手方向を試験片長
手方向とする）とＤＷＴＴ試験片、および管厚中央位置からＪＩＳＺ２２０２に記載のＶ
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ノッチシャルピー衝撃試験片を採取し、鋼管の引張試験とＤＷＴＴ試験（試験温度：０℃
）およびシャルピー衝撃試験（試験温度：０℃）を実施して、強度、一様伸び、および靱
性を評価した。靱性として、シャルピー衝撃試験については、０℃における吸収エネルギ
ーｖＥ０を、また、ＤＷＴＴ試験では、０℃における延性破面率ＳＡ０を評価した。また
、管厚中央位置から金属組織（ミクロ組織）観察用サンプルを採取し、管長手方向と平行
な板厚断面を鏡面研磨したあと、３％硝酸アルコール腐食液にてエッチングを行い、光学
顕微鏡にて４００倍の倍率で観察を行い、ミクロ組織の種類を確認した。
【００７７】
　次に、鋼管の溶接部全長に渡り、手動で超音波探傷試験を行い、溶接金属の割れ有無に
ついて調査した。なお、割れが発生した箇所については溶接部サンプルを切断採取し、割
れ状態を断面観察して確認した。
母材のミクロ組織、強度、一様伸び、靱性などの調査結果および管溶接部の非破壊検査の
評価結果をまとめて表３に示す。
【００７８】
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【表３】

【００７９】
　発明例であるＮｏ．１～６は成分組成、製造条件および金属組織が発明の範囲内であり
良好な強度、靭性が得られた。
【００８０】
　Ｎｏ．７～１４は比較例であり、Ｎｏ．７は冷却停止温度が４００℃未満となりマルテ
ンサイトが晶出して引張強度×一様伸びが不足した。Ｎｏ．８は冷却停止温度が５００℃
を超えたので、パーライトが晶出して引張強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが
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不足した。Ｎｏ．９は再加熱温度が５５０℃未満となりＣｕの析出が不十分であったため
、引張強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが不足した。
【００８１】
　Ｎｏ．１０は再加熱温度が６５０℃を超え、Ｃｕ析出物が粗大化したので引張強度が不
足し、その結果引張強度×一様伸びが不足した。
【００８２】
　Ｎｏ．１１、Ｎｏ．１２、Ｎｏ．１３、Ｎｏ．１４は成分組成が発明の範囲外となり、
いずれも所定の特性がでなかった。すなわち、Ｎｏ．１１は、Ｃ量が本発明範囲よりも少
ないため、母材強度が不足した。Ｎｏ．１２は、管溶接部の超音波探傷試験において割れ
ありと判断されたので、その割れ発生箇所について溶接部サンプルを切断採取して断面観
察を実施したところ、高温割れであることが確認された。これは、Ｎｏ．１２のＣ量が本
発明範囲よりも多く、Ｃが溶接金属に希釈されたことに起因する。Ｎｏ．１３は、Ｃｕ量
が少なく、析出強化が不足したため、母材強度が小さくなった。Ｎｏ．１４は、Ｎｂ量が
過剰であり、靭性が低下した。
【実施例２】
【００８３】
　実施例２では、実施例１の表１に示す化学組成の鋼を用いて、表４に示す熱間圧延、加
速冷却、再加熱条件で１５～２０ｍｍの鋼板を作製した。そして、これらの鋼板を素材と
して、鋼板の圧延長手方向が鋼管の長手方向となるように、ＵＯＥプロセスにて溶接鋼管
を製造した。鋼管の溶接はサブマージアーク溶接機による内外面１層溶接とし、いずれの
溶接も溶接入熱を５０ｋＪ／ｃｍ以下とした。また、溶接ワイヤはＣ含有量が０．１１％
を超えない低炭素系溶接ワイヤを使用した。
【００８４】
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【表４】

【００８５】
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　それぞれの鋼管より、ＡＰＩ－５Ｌに準拠した全厚引張試験片（管長手方向を試験片長
手方向とする）とＤＷＴＴ試験片、および管厚中央位置からＪＩＳＺ２２０２に記載のＶ
ノッチシャルピー衝撃試験片を採取し、鋼管の引張試験とＤＷＴＴ試験（試験温度：０℃
）およびシャルピー衝撃試験（試験温度：０℃）を実施して、強度、一様伸び、および靱
性を評価した。靱性として、シャルピー衝撃試験については、０℃における吸収エネルギ
ーｖＥ０を、また、ＤＷＴＴ試験では、０℃における延性破面率ＳＡ０を評価した。また
、管厚中央位置から金属組織（ミクロ組織）観察用サンプルを採取し、管長手方向と平行
な板厚断面を鏡面研磨したあと、３％硝酸アルコール腐食液にてエッチングを行い、光学
顕微鏡にて４００倍の倍率で観察を行い、ミクロ組織の種類を確認した。
【００８６】
　さらに、管長手方向と平行な板厚断面から３つずつ透過型電子顕微鏡用薄膜サンプルを
採取し、透過型電子顕微鏡にて１０００００倍の倍率でそれぞれ３視野ずつ、計９視野で
Ｃｕ析出物の写真を撮影し、画像解析にて各Ｃｕ析出物粒子の平均径と単位面積当りの粒
子数を算出した。
【００８７】
　次に、鋼管の溶接部全長に渡り、手動で超音波探傷試験を行い、溶接金属の割れ有無に
ついて調査した。なお、割れが発生した箇所については溶接部サンプルを切断採取し、割
れ状態を断面観察して確認した。
母材のミクロ組織、強度、一様伸び、靱性などの調査結果および管溶接部の非破壊検査の
評価結果をまとめて表５に示す。
【００８８】
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【表５】

【００８９】
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　発明例であるＮｏ．１５～１７は成分組成、製造条件およびミクロ組織とＣｕ析出物粒
子数および粒子の平均径が発明の範囲内であり良好な強度、靭性が得られた。
【００９０】
　Ｎｏ．１８～２０は比較例であり、Ｎｏ．１８は加速冷却時の冷却速度が４０℃／ｓｅ
ｃを下回ったため、冷却中に析出し始めたＣｕが、その後の再加熱で粗大化し、析出物粒
子の平均径が４０ｎｍを上回ったので引張強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが
不足した。Ｎｏ．１９は加速冷却停止後、再加熱開始が遅れ、再加熱温度開始温度が冷却
停止温度より５０℃以上低下した結果、その後の再加熱時のＣｕ析出が抑制され、単位断
面積当りの析出物が１．０×１０３個／μｍ２を下回ったため、引張強度が不足し、その
結果引張強度×一様伸びが不足した。Ｎｏ．２０は再加熱時の昇温速度が２℃／ｓｅｃと
遅く、加熱中に析出したＣｕが凝集粗大化してしまい、析出物粒子の平均径が４０ｎｍを
上回り、かつ単位断面積当りの析出物が１．０×１０３個／μｍ２を下回ったため、引張
強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが不足した。
【実施例３】
【００９１】
　表６に示す化学組成の鋼を用いて、表７に示す熱間圧延、加速冷却、再加熱条件で１５
～１８ｍｍの鋼板を作製した。
【００９２】
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【表６】

【００９３】
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【表７】

【００９４】
　それぞれの鋼板より、ＡＰＩ－５Ｌに準拠した全厚引張試験片（鋼板圧延方向を試験片
長手方向とする）とＤＷＴＴ試験片、および板厚中央位置からＪＩＳＺ２２０２に記載の
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Ｖノッチシャルピー衝撃試験片を採取し、鋼板の引張試験とＤＷＴＴ試験（試験温度：０
℃）およびシャルピー衝撃試験（試験温度：０℃）を実施して、強度、一様伸び、および
靱性を評価した。靱性として、シャルピー衝撃試験については、０℃における吸収エネル
ギーｖＥ０を、また、ＤＷＴＴ試験では、０℃における延性破面率ＳＡ０を評価した。
【００９５】
　また、板厚中央位置から金属組織（ミクロ組織）観察用サンプルを採取し、鋼板圧延方
向と平行な板厚断面を鏡面研磨したあと、３％硝酸アルコール腐食液にてエッチングを行
い、光学顕微鏡にて４００倍の倍率で観察を行い、ミクロ組織の種類を確認した。
【００９６】
　さらに、鋼板圧延方向と平行な板厚断面から３つずつ透過型電子顕微鏡用薄膜サンプル
を採取し、透過型電子顕微鏡にて１０００００倍の倍率でそれぞれ３視野ずつ、計９視野
でＣｕ析出物の写真を撮影し、画像解析にて各Ｃｕ析出物粒子の平均径と単位面積当りの
粒子数を算出した。
【００９７】
　母材のミクロ組織、強度、一様伸び、靱性などの調査結果をまとめて表８に示す。
【００９８】
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【表８】

【００９９】
　発明例であるＮｏ．２１～２３は成分組成、製造条件および金属組織が発明の範囲内で
あり良好な強度、靭性が得られた。
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【０１００】
　Ｎｏ．２４および２５は比較例であり、Ｎｏ．２４は加速冷却後の再加熱処理を実施し
なかったため、Ｃｕ析出が十分でなく、単位断面積当りの析出物が１．０×１０３個／μ
ｍ２を下回ったため、引張強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが不足した。Ｎｏ
．２５は、Ｃｕ量が少なく、単位断面積当りの析出物が１．０×１０３個／μｍ２を下回
ったため、引張強度が不足し、その結果引張強度×一様伸びが不足した。

【図１】

【図２】
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