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(57)【要約】
　本開示は、せん断端部分又は打ち抜き穴の形成における等の、せん断の結果として起き
る1つ又は複数の機械的特性の損失を受けてきた金属合金における、機械的特性を改善す
る方法に関する。他の方法では産業上の用途に対し制限要因として作用し得る、1つ又は
複数のせん断端部を伴い形成された金属合金の機械的特性を改善する能力を提供する方法
を開示する。
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【特許請求の範囲】
【請求項１】
　1つ又は複数のせん断端部の形成の結果として起きる機械的特性の損失を受けてきた金
属合金における、1つ又は複数の機械的特性を改善する方法であって;
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金をTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μmのマトリックス結晶粒を
有し、伸び(E1)を有する第3の生成合金を形成する工程と;
e.前記合金をせん断し、1つ又は複数のせん断端部を形成し、前記合金の伸びがE2値まで
低減され、E2=(0.57～0.05)(E1)である工程と;
f.前記1つ又は複数のせん断端部を伴う前記合金を再加熱し、工程(d)で観察された前記合
金の低減された伸びが伸びE3=(0.48～1.21)(E1)を有するレベルまで復活する工程と、
を含む、方法。
【請求項２】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも5種以上の
元素を含む、請求項1に記載の方法。
【請求項３】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも6種以上の
元素を含む、請求項1に記載の方法。
【請求項４】
　前記合金が、Fe、Si、Mn、B、Cr、Ni、Cu及びCを含む、請求項1に記載の方法。
【請求項５】
　前記せん断が、打ち抜き、ピアシング、小穴抜き、切断、クロッピング、又はスタンピ
ング中に起きる、請求項1に記載の方法。
【請求項６】
　工程(d)における前記加熱が、400℃から前記合金のTm未満までの温度範囲においてであ
る、請求項1に記載の方法。
【請求項７】
　工程(d)における前記加熱が、前記合金の197～1372MPaの降伏応力をもたらす、請求項1
に記載の方法。
【請求項８】
　前記合金の前記せん断及び1つ又は複数のせん断端部の形成が、28mm/秒超の打ち抜き速
度での打ち抜きにより起こり、前記打ち抜きが、再加熱工程(f)を提供し、伸びが、28mm/
秒以下の速度で打ち抜いた伸びを超えて10%超増加する、請求項1に記載の方法。
【請求項９】
　せん断端部を伴う穴の形成の結果として起きる穴広げ率損失を受けてきた金属合金にお
ける、穴広げ率を改善する方法であって:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
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びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を少なくとも650℃かつTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μmの
マトリックス結晶粒を有する第3の生成合金を形成し、せん断を用いてそこに穴を形成し
、前記穴がせん断端部を有し、第1の穴広げ率(HER1)を有する工程と;
e.前記穴及び関連するHER1を有する前記合金を加熱し、前記合金が第2の穴広げ率(HER2)
を示し、HER2>HER1である工程と、
を含む、方法。
【請求項１０】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも5種以上の
元素を含む、請求項9に記載の方法。
【請求項１１】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも6種以上の
元素を含む、請求項9に記載の方法。
【請求項１２】
　前記合金が、Fe、Si、Mn、B、Cr、Ni、Cu及びCを含む、請求項9に記載の方法。
【請求項１３】
　前記せん断及び露出端部の形成が、打ち抜き、ピアシング、小穴抜き、切断、クロッピ
ング、又はスタンピング中に起きる、請求項9に記載の方法。
【請求項１４】
　工程(d)における前記加熱が、400℃から前記合金のTm未満までの温度範囲においてであ
る、請求項9に記載の方法。
【請求項１５】
　工程(d)における前記加熱が、前記合金の197～1372MPaの降伏応力をもたらす、請求項9
に記載の方法。
【請求項１６】
　前記合金の前記せん断及び穴の形成が、10mm/秒以上の打ち抜き速度での打ち抜きによ
り起こり、この打ち抜きが、前記加熱工程(e)を引き起こす、請求項9に記載の方法。
【請求項１７】
　せん断端部を伴う穴の形成の結果として起きる穴広げ率損失を受けてきた金属合金にお
ける、穴広げ率を改善する方法であって:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を、Tm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μmのマトリックス結晶粒
を有する第3の生成合金を形成し、前記合金が、せん断を用いずそこに形成された穴に関
して、30～130%の第1の穴広げ率(HER1)を有することを特徴とする工程と;
e.前記第3の生成合金に穴を形成し、前記穴がせん断を用いて形成され、第2の穴広げ率(H
ER2)を示し、HER2=(0.01～0.30)(HER1)である工程と;
f.前記合金を加熱し、HER2が、HER3=(0.60～1.0)HER1の値まで回復する工程と、
を含む、方法。
【請求項１８】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも5種以上の
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元素を含む、請求項17に記載の方法。
【請求項１９】
　前記合金が、Fe及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも6種以上の
元素を含む、請求項17に記載の方法。
【請求項２０】
　前記合金が、Fe、Si、Mn、B、Cr、Ni、Cu及びCを含む、請求項17に記載の方法。
【請求項２１】
　前記せん断及び露出端部の形成が、打ち抜き、ピアシング、小穴抜き、切断、クロッピ
ング、又はスタンピング中に起きる、請求項17に記載の方法。
【請求項２２】
　工程(d)における前記加熱が、400℃から前記合金のTm未満までの温度範囲においてであ
る、請求項17に記載の方法。
【請求項２３】
　前記せん断及び穴の形成が、10mm/秒以上の打ち抜き速度での打ち抜きにより起こり、
この打ち抜きが、前記加熱工程(f)を引き起こし、穴広げ率が、10mm/秒未満の速度で打ち
抜いたHER2を超えて10%超増加する、請求項17に記載の方法。
【請求項２４】
　金属合金に1つ又は複数の穴を打ち抜く方法であって:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を、少なくとも400℃かつTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μm
のマトリックス結晶粒を有し、伸び(E1)を有する第3の生成合金を形成する工程と;
e.前記合金に10mm/秒以上の打ち抜き速度で穴を打ち抜き、前記穴が10%以上の穴広げ率を
示す工程と、
を含む、方法。
【発明の詳細な説明】
【技術分野】
【０００１】
関連出願の相互参照
　本出願は、参照により全容が本明細書に組み込まれている、2015年4月10日に出願した
米国仮特許出願第62/146,048号及び2015年11月18日に出願した米国仮特許出願第62/257,0
70号に基づく利益を主張するものである。
【０００２】
　本開示は、せん断端部分又は打ち抜き穴の形成における等の、せん断の結果として起き
る1つ又は複数の機械的特性の損失を受けてきた金属合金における、機械的特性を改善す
る方法に関する。より詳細には、他の方法では産業上の用途に対し制限要因として作用し
得る、1つ又は複数のせん断端部を伴い形成された金属合金の機械的特性を改善する能力
を提供する方法を開示する。
【背景技術】
【０００３】
　古来の道具から現代の超高層ビル及び自動車まで、鋼は数百年の間、人間の革新を推し
進めてきた。地殻内に豊富にあるため、鉄及びそれに関連する合金は、多くの手ごわい開
発上の障害に対する解決策を人類に提供してきた。控えめな始まりから、鋼の開発は過去
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2世紀間に著しく進歩し、数年毎に新規の様々な鋼が入手できるようになった。これらの
鋼合金は、測定された特性、詳細には障害前の最大引張り歪み及び引張り応力に基づいて
3つの部類に分けることができる。これらの3つの部類とは:低強度鋼(LSS)、高強度鋼(HSS
)、及び超高強度鋼(AHSS)である。低強度鋼(LSS)は、一般に270MPa未満の引張り強度を呈
するものとして分類され、非侵入型(interstitial free)及び軟鋼のタイプ等を含む。高
強度鋼(HSS)は、270～700MPaの引張り強度を呈するものとして分類され、高強度低合金、
高強度非侵入型及び焼付硬化性鋼のタイプ等を含む。超高強度鋼(AHSS)は、700MPa超の引
張り強度により分類され、マルテンサイト系鋼(MS)、二相(DP)鋼、変態誘起塑性(TRIP)鋼
、及び複合相(CP)鋼のタイプ等を含む。強度レベルが増加するにつれて、鋼の最大引張り
伸び(延性)傾向は逆であり、高引張り強度における伸びの減少を伴う。例えば、LSS、HSS
及びAHSSの引張り伸びは、それぞれ25%～55%、10%～45%、及び4%～30%の範囲である。
【０００４】
　鋼製造は増加し続け、現在のUS製造はおよそ1年当たり1億トン、見積価格は$750億であ
る。車両における鋼利用度も高く、超高強度鋼(AHSS)では現在17%で、今後300%の成長が
予測されている[American Iron and Steel Institute.(2013).Profile 2013.ワシントン,
D.C.]。現在の市場動向及び政府規制が、車両における更に高い効率性に向かって押し進
めている状況で、AHSSは質量比に対して高強度を提供するその能力をますます追求されて
いる。AHSSの高強度により、同等の又は改善された機械的特性を依然として維持する一方
で、設計者が完成部品の厚さを低減することが可能になる。部品の厚さ低減において、車
両に関する同一の又は更に良好な機械的特性を達成し、それにより車両燃料効率を改善す
るために、より低重量が必要とされる。低重量により、安全性を危険にさらすことなく、
設計者が車両の燃料効率を改善することが可能となる。
【０００５】
　次世代鋼に属する1つの解決の鍵は、形成能である。形成能とは、亀裂、破断を伴わず
に特定の幾何学形状に作製され、又は形成能を持たない場合は障害を被る、材料の能力で
ある。高形成能鋼は、重量軽減を可能にする更に複雑な部品の幾何学形状の作製を可能に
することにより、部品設計者に恩恵をもたらす。形成能は、更に2つの異なる形態に分け
られ得る:端部形成能及びバルク形成能。端部形成能とは、端部が特定の形状に形成され
る能力である。材料の端部は、打ち抜き(puching)、せん断、ピアシング(piercing)、ス
タンピング、小穴抜き(perforating)、切断、又はクロッピングを含むが、これらに限定
されない、産業プロセスにおける様々な方法を通して作製される。更に、これらの端部を
作製するために使用される装置は、その方法と同様に多種多様であり、様々なタイプの機
械プレス、水圧プレス、及び/又は電磁プレスを含むが、これらに限定されない。用途及
び操作を受ける材料に応じて、端部作製の速度範囲もまた、低くは0.25mm/秒程度及び高
くは3700mm/秒程度の速度で広く変動する。多岐にわたる端部形成の方法、装置、及び速
度により、今日の商業的使用において無数の異なる端部状態がもたらされる。
【０００６】
　端部は、自由表面であり、板内の亀裂又は構造的変化等の欠陥により支配され、板端部
の作製から生じる。これらの欠陥は、形成操作中に端部形成能に悪影響を及ぼし、端部に
おける有効な延性の減少へとつながる。一方、バルク形成能は、形成操作中の金属の固有
の延性、構造、及び関連する応力状態により支配される。バルク形成能は、転位、双晶形
成、及び相変態等の利用できる変形機構により主に影響を受ける。これらの利用できる変
形機構が材料内で十分に満たされると、改善されたバルク形成能が、これらの機構の数の
増加及び有効性から生じ、バルク形成能は最大化する。
【０００７】
　端部形成能は、板内に穴が作製され、その穴が円錐パンチにより拡大されることによる
、穴広げ測定を通して測定され得る。以前の研究は、従来のAHSS材料は、穴広げにより測
定すると、他のLSS及びHSSと比較して、低減した端部形成能に苦慮していることを示して
きた[M.S.Billur、T.Altan、「Challenges in forming advanced high strength steels
」、Proceedings of New Developments in Sheet Metal Forming、285～304頁、2012年]
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。例えば、およそ400MPaの最大引張り強度を有する非侵入型鋼(IF)が、およそ100%の穴広
げ率を達成するのに対して、780MPaの最大引張り強度を有する二相(DP)鋼は、20%未満の
穴広げを達成する。この低減した端部形成能が、望ましいバルク形成能を所有するにもか
かわらず、自動車用途にAHSSを採用することを困難にしている。
【先行技術文献】
【非特許文献】
【０００８】
【非特許文献１】American Iron and Steel Institute.(2013).Profile 2013. ワシント
ン,D.C.
【非特許文献２】M.S.Billur、T.Altan、「Challenges in forming advanced high stren
gth steels」、Proceedings of New Developments in Sheet Metal Forming、285～304頁
、2012年
【非特許文献３】Paul S.K.,J Mater Eng Perform 2014;23:3610.
【発明の概要】
【課題を解決するための手段】
【０００９】
　1つ又は複数のせん断端部の形成の結果として起きる機械的特性の損失を受けてきた金
属合金における、1つ又は複数の機械的特性を改善する方法は;
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度を有する第1の生成合金
を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金をTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μmのマトリックス結晶粒を
有し、伸び(E1)を有する第3の生成合金を形成する工程と;
e.前記合金をせん断し、1つ又は複数のせん断端部を形成し、前記合金の伸びがE2値まで
低減され、E2=(0.57～0.05)(E1)である工程と;
f.前記1つ又は複数のせん断端部を伴う前記合金を再加熱し、工程(d)で観察された前記合
金の低減された伸びが伸びE3=(0.48～1.21)(E1)を有するレベルまで復活する工程と、
を含む。
【００１０】
　本開示はまた、せん断端部を伴う穴の形成の結果として起きる穴広げ率損失を受けてき
た金属合金における、穴広げ率を改善する方法にも関し、該方法は:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を、少なくとも650℃かつTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μm
のマトリックス結晶粒を有する第3の生成合金を形成し、せん断を用いてそこに穴を形成
し、前記穴がせん断端部を有し、第1の穴広げ率(HER1)を有する工程と;
e.前記穴及び関連するHER1を有する前記合金を加熱し、前記合金が第2の穴広げ率(HER2)
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を示し、HER2>HER1である工程と、
を含む。
【００１１】
　本発明はまた、せん断端部を伴う穴の形成の結果として起きる穴広げ率損失を受けてき
た金属合金における、穴広げ率を改善する方法にも関し、該方法は:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を、少なくとも650℃かつTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μm
のマトリックス結晶粒を有する第3の生成合金を形成し、前記合金が、せん断を用いずそ
こに形成された穴に関して、30～-130%の第1の穴広げ率(HER1)を有することを特徴とする
工程と;
e.前記第2の生成合金に穴を形成し、前記穴がせん断を用いて形成され、第2の穴広げ率(H
ER2)を示し、HER2=(0.01～0.30)(HER1)である工程と;
f.前記合金を加熱し、HER2が、HER3=(0.60～1.0)HER1の値まで回復する工程と、
を含む。
【００１２】
　本発明はまた、金属合金に1つ又は複数の穴を打ち抜く方法にも関し、該方法は:
a.少なくとも50原子%の鉄及びSi、Mn、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種
以上の元素を含む金属合金を供給し、前記合金を融解し、250K/秒以下の速度で冷却する
か又は2.0mm以上500mmまでの厚さに凝固させ、Tm及び2μm～10,000μmのマトリックス結
晶粒を有する合金を形成する工程と;
b.前記合金を、700℃以上かつ前記合金のTm未満の温度まで、10-6～104の歪み速度で加熱
し、前記合金の前記厚さを低減し、921MPa～1413MPaの引張り強度及び12.0%～77.7%の伸
びを有する第1の生成合金を準備する工程と;
c.前記第1の生成合金に圧力を印加し、1356MPa～1831MPaの引張り強度及び1.6%～32.8%の
伸びを有する第2の生成合金を準備する工程と;
d.前記第2の生成合金を、少なくとも650℃かつTm未満の温度まで加熱し、0.5μm～50μm
のマトリックス結晶粒を有し、伸び(E1)を有する第3の生成合金を形成する工程と;
e.前記合金に10mm/秒以上の打ち抜き速度で穴を打ち抜き、前記打ち抜き穴が10%以上の穴
広げ率を示す工程と、
を含む。
【００１３】
　以下の詳細な説明は、例証的な目的で提供され、本発明のいかなる態様にも制限を加え
るものと考えるべきではない添付の図を参照するとより良く理解されるであろう。
【図面の簡単な説明】
【００１４】
【図１Ａ】高強度ナノモーダル(Nanomodal)構造の形成及び関連する機構の構造経路であ
る。
【図１Ｂ】再結晶モーダル(Modal)構造及び微細化高強度ナノモーダル構造の形成並びに
関連する機構の構造経路である。
【図２】産業用加工工程に関係する微細化高強度ナノモーダル構造の開発に向けた構造経
路である。
【図３ａ】合金9からの実験的鋳造50mmスラブの画像である。
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【図３ｂ】合金12からの実験的鋳造50mmスラブの画像である。
【図４ａ】合金9からの実験的鋳造後の熱間圧延板の画像である。
【図４ｂ】合金12からの実験的鋳造後の熱間圧延板の画像である。
【図５ａ】合金9からの実験的鋳造及び熱間圧延後の冷間圧延板の画像である。
【図５ｂ】合金12からの実験的鋳造及び熱間圧延後の冷間圧延板の画像である。
【図６】50mm厚さに鋳造された凝固合金1の微細構造である:a)鋳放し状態におけるモーダ
ル構造の樹枝状性を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を示す明
視野TEM顕微鏡写真、c)モーダル構造におけるフェライト相を呈する制限電子線回折を用
いた明視野TEM。
【図７】凝固後の合金1におけるモーダル構造のX線回折パターンである:a)実験データ、b
)リートベルト微細化解析。
【図８】1.7mm厚さに熱間圧延された後の合金1の微細構造である:a)均質化及び微細化さ
れたナノモーダル構造を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を示
す明視野TEM顕微鏡写真。
【図９】熱間圧延後の合金1におけるナノモーダル構造のX線回折パターンである:a)実験
データ、b)リートベルト微細化解析。
【図１０】1.2mm厚さに冷間圧延された後の合金1の微細構造である:a)冷間圧延後の高強
度ナノモーダル構造を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を示す
明視野TEM顕微鏡写真。
【図１１】冷間圧延後の合金1における高強度ナノモーダル構造のX線回折パターンである
:a)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図１２】熱間圧延、冷間圧延及び850℃で5分間の焼きなまし後の、再結晶モーダル構造
を呈する合金1における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である:a)低倍率画像、b)オース
テナイト相の結晶構造を示す選択電子線回折パターンを備えた高倍率画像。
【図１３】熱間圧延、冷間圧延及び850℃で5分間の焼きなまし後の、再結晶モーダル構造
を呈する合金1における微細構造の後方散乱SEM顕微鏡写真である:a)低倍率画像、b)高倍
率画像。
【図１４】焼きなまし後の合金1における再結晶モーダル構造のX線回折パターンである:a
)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図１５】引張り変形後に形成された微細化高強度ナノモーダル構造(混合微視的成分構
造)を示す合金1における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である:a)未変態構造の大結晶粒
及び微細化結晶粒を有する変態した「ポケット」;b)「ポケット」内の微細化構造。
【図１６】微細化高強度ナノモーダル構造(混合微視的成分構造)を示す合金1における微
細構造の後方散乱SEM顕微鏡写真である:a)低倍率画像、b)高倍率画像。
【図１７】冷間変形後の合金1における微細化高強度ナノモーダル構造のX線回折パターン
である:a)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図１８】50mm厚さに鋳造された凝固合金2の微細構造である:a)鋳放し状態におけるモー
ダル構造の樹枝状性を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を示す
明視野TEM顕微鏡写真。
【図１９】凝固後の合金2におけるモーダル構造のX線回折パターンである:a)実験データ
、b)リートベルト微細化解析。
【図２０】1.7mm厚さに熱間圧延された後の合金2の微細構造である:a)均質化及び微細化
されたナノモーダル構造を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を
示す明視野TEM顕微鏡写真。
【図２１】熱間圧延後の合金2におけるナノモーダル構造のX線回折パターンである:a)実
験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図２２】1.2mm厚さに冷間圧延された後の合金2の微細構造である:a)冷間圧延後の高強
度ナノモーダル構造を示す後方散乱SEM顕微鏡写真、b)マトリックス結晶粒の詳細を示す
明視野TEM顕微鏡写真。
【図２３】冷間圧延後の合金2における高強度ナノモーダル構造のX線回折パターンである
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:a)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図２４】熱間圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなまし後の、再結晶モーダル構
造を呈する合金2における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である:a)低倍率画像、b)オー
ステナイト相の結晶構造を示す電子線回折パターンを電子線回折パターンを備えた高倍率
画像。
【図２５】熱間圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなまし後の、再結晶モーダル構
造を呈する合金2における微細構造の後方散乱SEM顕微鏡写真である:a)低倍率画像、b)高
倍率画像。
【図２６】焼きなまし後の合金2における再結晶モーダル構造のX線回折パターンである:a
)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図２７】引張り変形後に形成された微細化高強度ナノモーダル構造(混合微視的成分構
造)を示す合金2における微細構造である:a)微細化結晶粒を有する変態した「ポケット」
の明視野TEM顕微鏡写真;b)微細構造の後方散乱SEM顕微鏡写真。
【図２８】冷間変形後の合金2における微細化高強度ナノモーダル構造のX線回折パターン
である:a)実験データ、b)リートベルト微細化解析。
【図２９】実験的加工の様々な段階での合金1の引張り特性である。
【図３０】実験的加工の様々な段階での合金13の引張り結果である。
【図３１】実験的加工の様々な段階での合金17の引張り結果である。
【図３２】熱間圧延状態における及び冷間圧延/焼きなましサイクルの各工程後の板の引
張り特性であり、各サイクルでの全特性の可逆性を実証している:a)合金1、b)合金2。
【図３３】2個の支え及び1個の押金具(former)を備える曲げ装置を示す曲げ試験略図であ
る(国際標準化機構、2005年)。
【図３４】180°まで試験を行った合金1からの試料の曲げ試験画像である:a)亀裂を伴わ
ず180°まで試験を行った試料一式の写真、及びb)試験試料の曲がりの近接撮影像。
【図３５】a)選択された合金からの打ち抜き、かつEDM切断被験体の引張り試験結果であ
り、打ち抜き端部損傷に起因する特性低下を実証している;b)EDM切断被験体用に選択され
た合金の引張り曲線である。
【図３６】合金1における被験体端部のSEM画像である:a)EDM切断後及びb)打ち抜き後。
【図３７】合金1における端部付近の微細構造のSEM画像である:a)EDM切断被験体及びb)打
ち抜き被験体。
【図３８】焼きなましの前及び後の合金1からの打ち抜き被験体の引張り試験結果であり
、焼きなましによる端部損傷からの全特性の回復を実証している。同一の合金のEDM切断
被験体に関するデータを参照用に示す。
【図３９】焼きなましを伴う及び伴わない、合金1からの打ち抜き被験体に関する引張り
応力-歪み曲線の例である。
【図４０】引張り応力-歪み曲線であり、400℃～850℃の間の範囲における回復温度まで
の、冷間圧延された合金1の応答を例証している;a)引張り曲線、b)降伏強さ。
【図４１ａ】高度に変形され集合組織のある(textured)高強度ナノモーダル構造を呈する
、冷間圧延された合金1試料の明視野TEM画像である:低倍率画像。
【図４１ｂ】高度に変形され集合組織のある高強度ナノモーダル構造を呈する、冷間圧延
された合金1試料の明視野TEM画像である:高倍率画像。
【図４２ａ】高度に変形され集合組織のある高強度ナノモーダル構造を呈し、再結晶が起
きていない、450℃で10分間焼きなましされた合金1試料の明視野TEM画像である:低倍率画
像。
【図４２ｂ】高度に変形され集合組織のある高強度ナノモーダル構造を呈し、再結晶が起
きていない、450℃で10分間焼きなましされた合金1試料の明視野TEM画像である:高倍率画
像。
【図４３ａ】再結晶開始の前兆を示すナノスケール結晶粒を呈する、600℃で10分間焼き
なましされた合金1試料の明視野TEM画像である:低倍率画像。
【図４３ｂ】再結晶開始の前兆を示すナノスケール結晶粒を呈する、600℃で10分間焼き
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なましされた合金1試料の明視野TEM画像である:高倍率画像。
【図４４ａ】広範囲の再結晶を示す大結晶粒を呈する、650℃で10分間焼きなましされた
合金1試料の明視野TEM画像である:低倍率画像。
【図４４ｂ】広範囲の再結晶を示す大結晶粒を呈する、650℃で10分間焼きなましされた
合金1試料の明視野TEM画像である:高倍率画像。
【図４５ａ】小分率の未変態領域を伴う再結晶した結晶粒を呈する、700℃で10分間焼き
なましされた合金1試料の明視野TEM画像であり、電子線回折は再結晶した結晶粒がオース
テナイトであることを示す:低倍率画像。
【図４５ｂ】小分率の未変態領域を伴う再結晶した結晶粒を呈する、700℃で10分間焼き
なましされた合金1試料の明視野TEM画像であり、電子線回折は再結晶した結晶粒がオース
テナイトであることを示す:高倍率画像。
【図４６】焼きなまし時の温度に対する本明細書の鋼合金の応答を表す、モデル時間温度
変態図である。Aとラベル付けされた加熱曲線では、回復機構が作動している。Bとラベル
付けされた加熱曲線では、回復及び再結晶の両方の機構が作動している。
【図４７ａ】異なる温度における合金1の焼きなましの前及び後の打ち抜き被験体の引張
り特性である。
【図４７ｂ】異なる温度における合金9の焼きなましの前及び後の打ち抜き被験体の引張
り特性である。
【図４７ｃ】異なる温度における合金12の焼きなましの前及び後の打ち抜き被験体の引張
り特性である。
【図４８】構造解析用の試料位置の略図である。
【図４９ａ】打ち抜きのままの状態における合金1の打ち抜きE8試料である:写真の右側に
位置する打ち抜き端部における三角形の変形域を示す低倍率画像。加えて、これに続く顕
微鏡写真の近接撮影領域を提供する。
【図４９ｂ】打ち抜きのままの状態における合金1の打ち抜きE8試料である:変形域を示す
高倍率画像。
【図４９ｃ】打ち抜きのままの状態における合金1の打ち抜きE8試料である:変形域から遠
く離れた再結晶構造を示す高倍率画像。
【図４９ｄ】打ち抜きのままの状態における合金1の打ち抜きE8試料である:変形域におけ
る変形構造を示す高倍率画像。
【図５０ａ】650℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:垂直方向に
打ち抜いた、端部における変形域を示す低倍率画像。加えて、これに続く顕微鏡写真の近
接撮影領域を提供する。
【図５０ｂ】650℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形域を示
す高倍率画像。
【図５０ｃ】650℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形から遠
く離れた再結晶構造を示す高倍率画像。
【図５０ｄ】650℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形域にお
ける回復構造を示す高倍率画像。
【図５１ａ】700℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:垂直方向に
打ち抜いた、端部における変形域を示す低倍率画像。加えて、これに続く顕微鏡写真の近
接撮影領域を提供する。
【図５１ｂ】700℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形域を示
す高倍率画像。
【図５１ｃ】700℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形域から
遠く離れた再結晶構造を示す高倍率画像。
【図５１ｄ】700℃で10分間の焼きなまし後の合金1の打ち抜きE8試料である:変形域にお
ける再結晶構造を示す高倍率画像。
【図５２ａ】合金1から異なる速度で打ち抜いた被験体の引張り特性である。
【図５２ｂ】合金9から異なる速度で打ち抜いた被験体の引張り特性である。
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【図５２ｃ】合金12から異なる速度で打ち抜いた被験体の引張り特性である。
【図５３】打ち抜き対ミリング加工(milled)の穴の場合における、合金1に関するHER結果
である。
【図５４】HER試験の被験体からの、SEM顕微鏡及び微小硬度の測定用試料に関する板取り
である。
【図５５】微小硬度測定位置の略図である。
【図５６ａ】EDM切断を伴う合金1のHER試験試料における微小硬度測定プロファイルであ
る。
【図５６ｂ】打ち抜き穴を伴う合金1のHER試験試料における微小硬度測定プロファイルで
ある。
【図５７】穴の打ち抜き及び穴広げ中の端部構造変態の進行を表す、加工及び形成の異な
る段階における合金1に関する微小硬度のプロファイルである。
【図５８】打ち抜き及びミリング加工の穴を有する合金1からのHER試験試料に関する微小
硬度データである。円は、穴端部に関するTEM試料の位置を表す。
【図５９】HER試験前の合金1板試料における微細構造の明視野TEM画像である。
【図６０】穴端部から約1.5mmの位置での、打ち抜き穴(HER=5%)を有する合金1からのHER
試験試料における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である:a)主要未変態構造;b)部分的変
態構造の「ポケット」。
【図６１】2つの異なる領域における穴端部から約1.5mmの位置での、ミリング加工穴(HER
=73.6%)を有する合金1からのHER試験試料における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である
:a)及びb)。
【図６２】合金1試料における打ち抜き穴の端部付近の正確な試料化用に使用される集束
イオンビーム(FIB)技術である:a)ミリング加工のTEM試料の一般的試料位置を示すFIB技術
、b)穴端部から表示された位置にある切抜きTEM試料の近接撮影像。
【図６３】穴端部から約10マイクロメートルの位置での、打ち抜き穴を有する合金1から
の試料における微細構造の明視野TEM顕微鏡写真である。
【図６４】打ち抜き穴の焼きなましを伴う及び伴わない、合金1に関する穴広げ率測定値
である。
【図６５】打ち抜き穴の焼きなましを伴う及び伴わない、合金9に関する穴広げ率測定値
である。
【図６６】打ち抜き穴の焼きなましを伴う及び伴わない、合金12に関する穴広げ率測定値
である。
【図６７】打ち抜き穴の焼きなましを伴う及び伴わない、合金13に関する穴広げ率測定値
である。
【図６８】打ち抜き穴の焼きなましを伴う及び伴わない、合金17に関する穴広げ率測定値
である。
【図６９】異なる端部状態を用いて試験を行った合金1の引張り性能である。打ち抜き端
部状態を有する引張り試料は、ワイヤEDM切断及び打ち抜きとそれに続く焼きなまし(850
℃で10分間)の端部状態を有する引張り試料と比較すると、低減した引張り性能を有する
ことに留意されたい。
【図７０】端部状態の関数として、合金1の穴広げ率応答により測定された端部形成能で
ある。打ち抜き状態における穴は、ワイヤEDM切断及び打ち抜きとそれに続く焼きなまし(
850℃で10分間)の状態における穴より、低い端部形成能を有することに留意されたい。
【図７１】打ち抜き速度の関数として、穴広げ率により測定された合金1の端部形成能の
打ち抜き速度依存性である。打ち抜き速度の増加と一致した、穴広げ率の増加に留意され
たい。
【図７２】打ち抜き速度の関数として、穴広げ率により測定された合金9の端部形成能の
打ち抜き速度依存性である。およそ25mm/秒の打ち抜き速度まで穴広げ率が急増し、続い
て穴広げ率が漸増することに留意されたい。
【図７３】打ち抜き速度の関数として、穴広げ率により測定された合金12の端部形成能の
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打ち抜き速度依存性である。およそ25mm/秒の打ち抜き速度まで穴広げ率が急増し、続い
て100mm/秒超の打ち抜き速度で穴広げ率は増加し続けることに留意されたい。
【図７４】穴広げ率により測定された市販の二相980(Dual Phase980)鋼の端部形成能の打
ち抜き速度依存性である。市販の二相980鋼に関して、試験を行った全ての打ち抜き速度
で、穴広げ率は±3%の変動を伴い一貫して21%であることに留意されたい。
【図７５】非平面の打ち抜き幾何学形状の略図である:6°テーパー状(左)、7°円錐体(中
央)、及び円錐平底(conical flat)(右)。全寸法はミリメートルである。
【図７６】28mm/秒、114mm/秒、及び228mm/秒の打ち抜き速度での合金1に対する打ち抜き
幾何学形状効果である。合金1に関して、228mm/秒の打ち抜き速度で、打ち抜き幾何学形
状効果は少なくなることに留意されたい。
【図７７】28mm/秒、114mm/秒、及び228mm/秒の打ち抜き速度での合金9に対する打ち抜き
幾何学形状効果である。7°の円錐の打ち抜き及び円錐平底の打ち抜きは、最高穴広げ率
をもたらすことに留意されたい。
【図７８】28mm/秒、114mm/秒、及び228mm/秒の打ち抜き速度での合金12に対する打ち抜
き幾何学形状効果である。228mm/秒の打ち抜き速度での7°の円錐の打ち抜きは、全ての
合金に関して測定された、最高穴広げ率をもたらすことに留意されたい。
【図７９】228mm/秒の打ち抜き速度での合金1に対する打ち抜き幾何学形状効果である。
全ての打ち抜き幾何学形状は、およそ21%にほぼ等しい穴広げ率をもたらすことに留意さ
れたい。
【図８０】穴広げ率により測定された市販の鋼グレードの端部形成能の穴打ち抜き速度依
存性である。穴広げ率は、全ての試験グレードにおいて、打ち抜き速度の増加に伴い改善
を示さないことに留意されたい。
【図８１】合金1及び合金9のデータと共に、[Paul S.K.,J Mater Eng Perform 2014;23:3
610.]からの選択された市販の鋼グレードに関するデータを用いた同文献による予測の、
不均一伸び及び穴広げ率の相関である。合金1及び合金9のデータは、予想線に従わず、予
想よりはるかに低いHER値を有することに留意されたい。
【発明を実施するための形態】
【００１５】
構造及び機構
　図1A及び図1Bに示されるように、本明細書の鋼合金は、特定の機構を通して構造形成の
独自の経路を経る。最初の構造形成は、合金を融解し、冷却し、凝固させ、モーダル構造
(構造#1、図1A)を有する合金を形成することから始まる。モーダル構造は、主としてオー
ステナイトマトリックス(ガンマ-Fe)を呈し、特有の合金化学成分に応じて、フェライト
結晶粒(アルファ-Fe)、マルテンサイト、並びにホウ化物(ホウ素が存在する場合)及び/又
は炭化物(炭素が存在する場合)を含む沈殿物を含有し得る。モーダル構造の粒度は、合金
化学成分及び凝固状態に応じて変わる。例えば、より厚い鋳放し構造(例えば、2.0mm以上
の厚さ)は、相対的に遅い冷却速度(例えば、250K/秒以下の冷却速度)で、相対的により大
きいマトリックス粒度をもたらす。したがって、厚さは、2.0～500mmの範囲であり得るこ
とが好ましい。モーダル構造は、実験的鋳造において、2～10,000μmの粒度及び/又は樹
枝状結晶長を有するオーステナイトマトリックス(ガンマ-Fe)、及び0.01～5.0μmの大き
さの沈殿物を呈することが好ましい。マトリックス粒度及び沈殿物の大きさは、商業的生
産において、合金化学成分、出発鋳造厚さ及び特定の加工パラメーターに応じて10倍まで
大きくなり得る。モーダル構造を有する本明細書の鋼合金は、出発厚さの大きさ及び特定
の合金化学成分に応じて、典型的には、以下の引張り特性、144～514MPaの降伏応力、411
～907MPaの範囲の最大引張り強度、及び3.7～24.4%の合計延性を呈する。
【００１６】
　モーダル構造(構造#1、図1A)を有する本明細書の鋼合金は、鋼合金を1つ又は複数の熱
及び応力のサイクルに曝露することにより、ナノ相微細化(機構#1、図1A)を通して均質化
及び微細化され、最終的にナノモーダル構造(構造#2、図1A)の形成へとつながり得る。よ
り詳細には、モーダル構造は、2.0mm以上の厚さで形成されるか、又は250K/秒以下の冷却
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速度で形成されると、厚さの低減を伴い、700℃の温度まで、固相線温度(Tm)未満の温度
まで、10-6～104の歪み速度で加熱されることが好ましい。構造#2への変態は、鋼合金が
、温度及び応力の継続的適用中に、かつ熱間圧延中に起きるように構成され得る等の厚さ
の低減中に、機械的変形を受けるため、中間体の均質化モーダル構造(構造#1a、図1A)を
通して、連続様式で起きる。
【００１７】
　ナノモーダル構造(構造#2、図1A)は、主要オーステナイトマトリックス(ガンマ-Fe)を
有し、化学成分に応じて、フェライト結晶粒(アルファ-Fe)並びに/又はホウ化物(ホウ素
が存在する場合)及び/若しくは炭化物(炭素が存在する場合)等の沈殿物を更に含有し得る
。出発粒度に応じて、ナノモーダル構造は、典型的には、実験的鋳造において、1.0～100
μmの粒度を有する主要オーステナイトマトリックス(ガンマ-Fe)及び/又は1.0～200nmの
大きさの沈殿物を呈する。マトリックス粒度及び沈殿物の大きさは、商業的生産において
、合金化学成分、出発鋳造厚さ及び特定の加工パラメーターに応じて、5倍まで大きくな
り得る。ナノモーダル構造を有する本明細書の鋼合金は、典型的には、以下の引張り特性
、264～574MPaの降伏応力、921～1413MPaの範囲の最大引張り強度、及び12.0～77.7%の合
計延性を呈する。構造#2は、1mm～500mmの厚さで形成されることが好ましい。
【００１８】
　ナノモーダル構造(構造#2、図1A)を有する本明細書の鋼合金が、周囲温度/周囲温度に
近い温度(例えば、25℃+/-5℃)で応力を施されると、動的ナノ相強化機構(機構#2、図1A)
が作動し、高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A)の形成へとつながる。応力は、合金化
学成分に応じて、250～600MPaの範囲の、合金それぞれの降伏応力を超えるレベルである
ことが好ましい。高強度ナノモーダル構造は、典型的には、フェライトマトリックス(ア
ルファ-Fe)を呈し、合金化学成分に応じて、オーステナイト結晶粒(ガンマ-Fe)並びにホ
ウ化物(ホウ素が存在する場合)及び/又は炭化物(炭素が存在する場合)を含み得る沈殿結
晶粒を更に含有し得る。強化変態は、機構#2を動的方法と定義する印加応力下で歪み中に
起き、その間に、準安定性オーステナイト相(ガンマ-Fe)が沈殿物を伴いフェライト(アル
ファ-Fe)に変態することに留意されたい。出発化学成分に応じて、オーステナイトの分率
は安定であり、変態しないことに留意されたい。典型的には、低くは5体積パーセント程
度、かつ高くは95体積パーセント程度のマトリックスが変態する。高強度ナノモーダル構
造は、典型的には、実験的鋳造において、25nm～50μmのマトリックス粒度を有するフェ
ライトマトリックス(アルファ-Fe)及び1.0～200nmの大きさの沈殿物を呈する。マトリッ
クス粒度及び沈殿物の大きさは、商業的生産において、合金化学成分、出発鋳造厚さ及び
特定の加工パラメーターに応じて、2倍まで大きくなり得る。高強度ナノモーダル構造を
有する本明細書の鋼合金は、典型的には、以下の引張り特性、718～1645MPaの降伏応力、
1356～1831MPaの範囲の最大引張り強度、及び1.6～32.8%の合計延性を呈する。構造#3は
、0.2～25.0mmの厚さで形成されることが好ましい。
【００１９】
　高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A及び図1B)は、再結晶(機構#3、図1B)を経る可能
性を有し、合金の融点未満で加熱を施されると、フェライト結晶粒がオーステナイトに戻
る変態を伴い、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)の形成へとつながる。ナノスケール沈
殿物の部分溶解もまた起きる。ホウ化物及び/又は炭化物は、合金化学成分に応じて、材
料中に存在可能である。完全変態が起きる好ましい温度範囲は、650℃から、特定の合金
のTmまでの範囲である。再結晶すると、構造#4は転位又は双晶をほとんど含有せず、積層
欠陥が一部の再結晶した結晶粒内に見出される。400～650℃の低い温度で回復機構が起こ
り得ることに留意されたい。再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)は、典型的には、実験的
鋳造において、0.5～50μmの粒度を有する主要オーステナイトマトリックス(ガンマ-Fe)
及び1.0～200nmの大きさの沈殿結晶粒を呈する。マトリックス粒度及び沈殿物の大きさは
、商業的生産において、合金化学成分、出発鋳造厚さ及び特定の加工パラメーターに応じ
て、2倍まで大きくなり得る。再結晶モーダル構造を有する本明細書の鋼合金は、典型的
には、以下の引張り特性、197～1372MPaの降伏応力、799～1683MPaの範囲の最大引張り強
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度、及び10.6～86.7%の合計延性を呈する。
【００２０】
　再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する本明細書の鋼合金は、周囲温度/周囲温度
に近い温度(例えば、25℃+/-5℃)で、降伏を超える応力の印加時に、ナノ相微細化及び強
化(機構#4、図1B)を経て、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)の形成へとつな
がる。機構#4を開始する応力は、197～1372MPaの範囲の、降伏応力を超えるレベルである
ことが好ましい。機構#2と同様に、ナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)は動的方法であ
り、その間に、準安定性オーステナイト相が沈殿物を伴いフェライトに変態し、同一合金
に関する構造#3と比較して、一般に更なる結晶粒微細化をもたらす。微細化高強度ナノモ
ーダル構造(構造#5、図1B)の1つの独特な特徴は、相変態中に、不規則に分散した微細構
造の「ポケット」内でかなりの微細化が起きるが、一方、他の領域は未変態のままである
ことである。出発化学成分に応じて、オーステナイトの分率は安定であり、安定化オース
テナイトを含有する領域は変態しないことに留意されたい。典型的には、分散した「ポケ
ット」内の、低くは5体積パーセント程度、かつ高くは95体積パーセント程度のマトリッ
クスが変態する。ホウ化物(ホウ素が存在する場合)及び/又は炭化物(炭素が存在する場合
)は、合金化学成分に応じて、材料中に存在可能である。微細構造の未変態部分は、0.5～
50μmの大きさのオーステナイト結晶粒(ガンマ-Fe)で表され、1～200nmの大きさの分散し
た沈殿物を更に含有し得る。これらの高度に変形されたオーステナイト結晶粒は、変形中
に起きる既存の転位プロセスに起因し、相対的に大多数の転位を含有し、高分率の転位(1
08～1010mm-2)をもたらす。変形中に微細構造の変態した部分は、ナノ相微細化及び強化(
機構#4、図1B)を通して、更なる沈殿物を伴い、微細化フェライト結晶粒(アルファ-Fe)で
表される。実験的鋳造では、フェライト(アルファ-Fe)微細化結晶粒の大きさは50～2000n
mに変化し、沈殿物の大きさは1～200nmの範囲である。マトリックス粒度及び沈殿物の大
きさは、商業的生産において、合金化学成分、出発鋳造厚さ及び特定の加工パラメーター
に応じて、2倍まで大きくなり得る。変態した「ポケット」及び高度に微細化された微細
構造の大きさは、典型的には、0.5～20μmに変化する。微細構造における変態領域対未変
態領域の体積分率は、オーステナイト安定性を含む合金化学成分を変化させることにより
、典型的には、それぞれ、95:5の比～5:95に変化し得る。微細化高強度ナノモーダル構造
を有する本明細書の鋼合金は、典型的には、以下の引張り特性、718～1645MPaの降伏応力
、1356～1831MPaの範囲の最大引張り強度、及び1.6～32.8%の合計延性を呈する。
【００２１】
　微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)を有する本明細書の鋼合金は、次に昇温
状態に曝露され、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)の形成へと戻ることにつながり得る
。完全変態が起きる典型的な温度範囲は、650℃から、特定の合金のTmまでの範囲であり(
図1Bに示す)、一方、400℃から650℃未満の温度までのより低い温度は回復機構を作動さ
せ、部分的再結晶を起こし得る。応力印加及び加熱を複数回繰り返すことにより、目的と
する特性を有する、相対的に薄いゲージの板、相対的に直径の小さい管又は棒、最終部品
の複雑な形状等を含むが、これらに限定されない、所望の製品幾何学形状を達成し得る。
したがって、材料の最終厚さは、0.2～25mmの範囲になり得る。本明細書の鋼合金中に、
全ての段階で、Fm3m(#225)空間群を有する立方晶系の沈殿物が存在し得ることに留意され
たい。追加的なナノスケール沈殿物は、動的ナノ相強化機構(機構#2)及び/又はナノ相微
細化及び強化(機構#4)を通して、変形の結果として形成され得て、P63mc空間群(#186)を
有する六方晶族(dihexagonal pyramidal class)六方晶相(hexagonal phase)及び/又は六
方晶系P6bar2C空間群(#190)を有する三方晶族(ditrigonal dipyramidal class)で表され
る。沈殿物の性質及び体積分率は、合金組成及び加工履歴に応じて変わる。ナノ沈殿物の
大きさは、1nm～数十ナノメートルに変化し得るが、ほとんどの場合20nm未満である。沈
殿物の体積分率は、一般に20%未満である。
【００２２】
スラブ鋳造を通した板製造中の機構
　本明細書の鋼合金のための構造及び可能機構は、既存のプロセスの流れを使用して、商
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業的生産に適用することができる。図2を参照されたい。鋼スラブは、多数の後続加工変
型を用いて、一般的に連続鋳造により製造され、一般的に板状コイルである最終製品形態
に到達する。本明細書の鋼合金における、板状製品へのスラブ加工の各工程に関する鋳造
から最終製品までの構造進化の詳細を図2に示す。
【００２３】
　本明細書の鋼合金におけるモーダル構造(構造#1)の形成は、合金凝固中に起きる。モー
ダル構造は、本明細書の合金を、その融点を超える範囲で、かつ1100℃～2000℃の範囲の
温度で加熱し、好ましくは1×103～1×10-3K/秒の範囲に冷却することに相当する、合金
の融解温度未満に冷却することにより形成され得ることが好ましい。鋳放し厚さは、典型
的には20～150mmの範囲の厚さにおける薄型スラブ鋳造及び典型的には150～500mmの範囲
の厚さにおける厚型スラブ鋳造を用いる製造方法に応じて変わる。したがって、鋳放し厚
さは、20～500mmの範囲になり得て、その全ての値は1mm毎の段階的である。したがって、
鋳放し厚さは、21mm、22mm、23mm等、500mmまでであり得る。
【００２４】
　合金からの凝固スラブの熱間圧延は、次の加工工程であり、厚型スラブ鋳造の場合のト
ランスファーバーか、又は薄型スラブ鋳造の場合のコイルのいずれかを製造する。該方法
中に、モーダル構造は、ナノ相微細化(機構#1)を通して、連続様式で、部分的に次に全体
的に均質化モーダル構造(構造#1a)に変態する。均質化及びその結果得られた微細化がい
ったん完了すると、ナノモーダル構造(構造#2)が形成する。熱間圧延プロセスの製造物で
ある、得られた熱間帯コイルは、典型的には、1～20mm厚さの範囲である。
【００２５】
　冷間圧延は、特定の用途の目的とする厚さを達成するために利用される、板製造用に広
く使用される方法である。AHSSに関して、より薄いゲージは通例0.4～2mmの範囲を目的と
する。より細かいゲージ厚さを達成するために、パスとパスの間の中間焼きなましを伴う
か又は伴わない、複数パスを通して冷間圧延が適用され得る。パス当たりの典型的な低減
は、材料特性及び機器能力に応じて、5～70%である。中間焼きなまし前のパス数もまた、
材料特性及び冷間変形中の歪み硬化レベルに応じて変わる。本明細書の鋼合金に関して、
冷間圧延は動的ナノ相強化(機構#2)を誘発し、得られた板の広範囲の歪み硬化へとつなが
り、かつ高強度ナノモーダル構造(構造#3)の形成へとつながる。本明細書の合金からの冷
間圧延板の特性は、合金化学成分に応じて変わり、冷間圧延低減により制御されて、全体
冷間圧延(すなわち、硬質)製品を産出し得るか、又はある範囲の特性(すなわち1/4、1/2
、3/4の硬質等)を産出するように行うことができる。特定のプロセスの流れ、特に出発厚
さ及び熱間圧延のゲージ低減の量に応じて、更に冷間圧延のゲージ低減を可能にする材料
の延性を回復するために、焼きなましが必要とされることが多い。中間体のコイルは、バ
ッチ焼きなまし又は連続焼きなましライン等の従来の方法を利用することにより焼きなま
しされ得る。本明細書の鋼合金に関する冷間変形した高強度ナノモーダル構造(構造#3)は
、焼きなまし中に再結晶(機構#3)を経て、再結晶モーダル構造(構造#4)の形成へとつなが
る。この段階で、再結晶コイルは、合金化学成分及び目的とする市場に応じて、高度な特
性組み合わせを有する最終製品であり得る。更に薄いゲージの板が必要とされる場合には
、再結晶コイルは更に冷間圧延を施され、1つ又は複数のサイクルの冷間圧延/焼きなまし
により実現され得る目的とする厚さに達成し得る。再結晶モーダル構造(構造#4)を有する
本明細書の合金からの板の更なる冷間変形は、ナノ相微細化及び強化(機構#4)を通して、
微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5)への構造変態へとつながる。その結果、最終ゲー
ジ及び微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5)を有する全体硬質コイルが形成され得るか
、又はサイクルの最終工程としての焼きなましの場合は、最終ゲージ及び再結晶モーダル
構造(構造#4)
を有する板状コイルもまた製造され得る。本明細書の合金からの再結晶板状コイルが、冷
間スタンピング、油圧成形、ロール成形等の任意のタイプの冷間変形により完成部品製造
に利用されると、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5)が最終製品/部品内に存在する
。最終製品は、板、プレート、細片、パイプ及び管並びに様々な金属細工プロセスを通し
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て作製される無数の複雑な部品を含む多くの異なる形態であり得る。
【００２６】
端部形成能の機構
　再結晶モーダル構造(構造#4)から微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5)へ、次に再結
晶モーダル構造(構造#4)へと戻り進行するこれらの相変態のサイクル性は、本明細書の鋼
合金の独自の現象及び特色の1つである。以前に述べたように、本サイクルの特色は、板
、特に、より薄いゲージ厚さが必要とされる場合(例えば、0.2～25mmの範囲の厚さ)のAHS
Sの商業的製造中に適用することができる。更に、これらの可逆的機構は、本明細書の鋼
合金の広範囲に及ぶ産業的利用に適用することができる。本明細書の鋼合金に関する本出
願における引張り及び曲げ特性により実証されるように、バルク板形成能の例外的な組み
合わせを呈する一方、相変態の独自のサイクルの特色は、他のAHSSにとって重大な制限要
因であり得る端部形成能を可能にする。以下の表1(表1)は、応力印加及び加熱のサイクル
を通して得られるナノ相微細化及び強化(機構#4)を通して、該構造及び性能の特色の要約
を提供する。バルク板及び端部形成能の両方の例外的組み合わせを生み出すために、これ
らの構造及び機構がどのように利用され得るかを、続いて本明細書に記載する。
【００２７】
【表１】
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【００２８】
本文
　利用される好ましい原子比率を提供する、本明細書の合金の化学組成をTable 2(表2)に
示す。
【００２９】
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【００３０】
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【表２Ｂ】

【００３１】
　上記から分かるように、本明細書の合金は、50原子%以上のFeを有する鉄をベースとし
た金属合金である。より好ましくは、本明細書の合金は、表示した原子%の以下の元素を
含む、それから本質的になる、又はそれからなると記載され得る:Fe(61.30～83.14原子%)
;Si(0～7.02原子%);Mn(0～15.86原子%);B(0～6.09原子%);Cr(0～18.90原子%);Ni(0～8.68
原子%);Cu(0～2.00原子%);C(0～3.72原子%)。加えて、本明細書の合金は、Fe及びSi、Mn
、B、Cr、Ni、Cu又はCから選択される少なくとも4種以上、又は5種以上、又は6種以上の
元素を含むことを理解されたい。最も好ましくは、本明細書の合金は、Si、Mn、B、Cr、N
i、Cu及びCと共に、50原子%以上のレベルのFeを含む、それから本質的になる、又はそれ
からなる。
【００３２】
合金の実験的加工
　産業的製造の各工程のモデルを作製するために、より小規模であるが、Table 2(表2)に
おける合金の実験的加工を行った。本方法の主要工程として、以下が挙げられる:鋳造、
トンネル炉加熱、熱間圧延、冷間圧延、及び焼きなまし。
【００３３】
鋳造
　Table 2(表2)の原子比率に基づいて、既知の化学成分及び不純含有物を有する市販の鉄
添加粉末(ferroadditive powders)を使用して、合金を量り分けて3,000～3,400グラムの
範囲の装入物とした。装入物を、ジルコニア被覆シリカるつぼ内に入れ、これをInduther
m VTC800V真空傾斜式鋳造機内に置いた。次に、鋳造機は、融解物の酸化を防止するため
に、鋳造前に数回、鋳造チャンバー及び融解チャンバーを真空引きしてアルゴンを充填し
て大気圧まで戻した。融解物を、合金組成及び装入物重量に応じて、14kHz RF誘導コイル
を用いて完全融解するまでおよそ5.25～6.5分間加熱した。最後の固体の融解を確認した
後、更に30～45秒間加熱し、過熱状態を提供し、かつ融解物の均質性を確実にすることが
可能であった。次に鋳造機は、融解チャンバー及び鋳造チャンバーを真空引きして、るつ
ぼを傾斜させ、水冷式銅ダイ中の厚さ50mm、幅75～80mm、及び深さ125mmの経路に融解物
を流し込んだ。融解物を、チャンバーがアルゴンを用いて大気圧まで充填される前に真空
下で200秒間放冷した。2種の異なる合金からの実験的鋳造スラブの写真例を図3に示す。
【００３４】
トンネル炉加熱
　熱間圧延の前に、実験用スラブをLucifer EHS3GT-B18炉に入れ加熱した。炉設定ポイン
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間均熱しておき、目的とする温度に確実に到達させた。熱間圧延のパス間に、スラブを4
分間炉に戻し、スラブを再加熱しておいた。
【００３５】
熱間圧延
　予熱したスラブを、トンネル炉からFenn Model 061二段圧延機(2 high rolling mill)
へと押出した。空冷させる前に、50mmスラブを好ましくは圧延機を通して熱間圧延を5～8
パス行った。パスの開始後、各スラブを80～85%の間に低減し、7.5～10mmの間の最終厚さ
にした。冷却後、得られた各板を分割し、下部190mmを圧延機を通して熱間圧延を更に3～
4パス行い、更にプレートを72～84%の間に低減し、1.6～2.1mmの間の最終厚さにした。熱
間圧延後の2種の異なる合金からの実験的鋳造スラブの写真例を図4に示す。
【００３６】
冷間圧延
　熱間圧延後に得られた板を酸化アルミニウムでメディアブラスト(media blast)し、ミ
ルスケールを除去し、次にFenn Model 061二段圧延機で冷間圧延した。冷間圧延は複数パ
スを取り、板の厚さを典型的には1.2mmの目的とする厚さまで低減する。熱間圧延された
板を、最小ロールギャップに到達するまでギャップを着実に減少させて、圧延機内に供給
した。材料が目的とするゲージにまだ到達しない場合は、1.2mm厚さが達成されるまで、
最小ロールギャップでのパスを更に使用した。実験用圧延機能力の限界のため、多数のパ
スを適用した。2種の異なる合金からの冷間圧延板の写真例を図5に示す。
【００３７】
焼きなまし
　冷間圧延後、引張り被験体をワイヤEDMを介して冷間圧延板から切断した。次に、Table
 3(表3)に列記した異なるパラメーターを用いて、これらの被験体の焼きなましを行った
。焼きなまし1a、1b、2bを、Lucifer 7HT-K12箱形炉内で実行した。焼きなまし2a及び3を
、Camco Model G-ATM-12FL炉内で実行した。空気焼きならしをした被験体を、サイクルの
最後に炉から取り出し、空気中で室温まで放冷した。被験体の炉冷のために、焼きなまし
の最後に炉を遮断し、試料を炉で放冷した。加熱処理を例証のため選択したが、範囲を限
定することを意図するものではないことに留意されたい。各合金に関して、融点直下まで
の高温処理が可能である。
【００３８】



(21) JP 2018-517839 A 2018.7.5

10

20

30

【表３】

【００３９】
合金特性
　本明細書の合金の熱解析を、凝固鋳放しスラブに関して、Netzsch Pegasus 404示差走
査熱量計(DSC)を使用して実施した。合金試料をアルミナるつぼに入れ、次にDSC内に入れ
た。次に、DSCはチャンバーを真空引きして、アルゴンを充填して大気圧まで戻した。次
にアルゴンの一定パージを開始し、系内の酸素量を更に低減するために、ガス流路内にジ
ルコニウムゲッターを組み込んだ。試料を完全に融解するまで加熱し、完全に凝固するま
で冷却し、次に融解を通して10℃/分で再加熱した。第2の融解から、平衡状態における材
料の代表的測定を確実にするために、固相線温度、液相線温度、及びピーク温度の測定を
行った。Table 2(表2)に列記した合金では、融解は、約1111℃からの融解開始を伴い、合
金化学成分及び約1476℃までの最終融解温度に応じて、1段階又は複数段階で起きる(Tabl
e 4(表4))。融解挙動における変動は、合金の化学成分に応じて、合金の凝固時の複合相
形成を反映する。
【００４０】
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【表４Ａ】

【００４１】
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【００４２】
　熱間圧延された材料の9mm厚さ部分に関して、アルキメデス方法を使用して、空気中及
び蒸留水中の両方における秤量を可能にする特別に構成された天秤で、合金の密度を測定
した。各合金の密度をTable 5(表5)に表し、7.57～7.89g/cm3の範囲であることが見出さ
れた。本技術の精度は、±0.01g/cm3である。
【００４３】
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【００４４】
　引張り特性を、Instron 3369機械的試験用フレームでInstron社のBluehill制御ソフト
ウェアを使用して測定した。全試験を室温で、下部をつかみ具で固定し、上部を上方に0.
012mm/秒の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行した。歪みデータを、Instron社の
先進ビデオ伸び計(Advanced Video Extensometer)を使用して収集した。Table 3(表3)に
列記したパラメーターを用いた焼きなまし後の、Table 2(表2)に列記した合金の引張り特
性を、以下のTable 6(表6)～Table 10(表10)に示す。6.6～86.7%の引張り伸びを伴い、最
大引張り強度値は799～1683MPaに変化し得る。降伏応力は、197～978MPaの範囲である。
本明細書の鋼合金における機械的特徴値は、合金化学成分及び加工条件に応じて変わる。
加熱処理における変動は、特定の合金化学成分の加工を通して、可能な特性変動を更に例
証する。
【００４５】



(25) JP 2018-517839 A 2018.7.5

10

20

30

40

【表６Ａ】

【００４６】
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【表６Ｂ】

【００４７】
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【００４８】
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【表７Ａ】

【００４９】
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【表７Ｂ】

【００５０】
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【００５１】
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【００５２】



(32) JP 2018-517839 A 2018.7.5

10

20

30

40

【表９Ｂ】

【００５３】
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【００５４】
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【００５５】
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【００５６】
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【表１０Ｃ】

【実施例】
【００５７】
(実施例1)
合金1における構造発達経路
　50mm厚さを有する実験用スラブを合金1から鋳造し、次に、本出願の本文に記載したよ
うに、熱間圧延、冷間圧延及び850℃で5分間の焼きなましによる実験的加工を行った。合
金の微細構造を、SEM、TEM及びX線解析により加工の各工程で調べた。
【００５８】
　SEM研究用に、スラブ試料の横断面を低砥粒を有するSiC紙やすり上で研削し、次にダイ
アモンドメディアペーストを用いて1μmに至るまで次第に研磨した。0.02μm砥粒のSiO2
溶液を用いて最終研磨を行った。微細構造を、Carl Zeiss SMT Inc.社製造のEVO-MA10走
査電子顕微鏡を使用してSEMにより調べた。TEM被験体を調製するために、試料を最初にED
Mにより切断し、次に毎回、低砥粒のパッドを用いて研削により薄化した。それぞれ9μm
、3μm及び1μmのダイアモンド懸濁溶液を用いた研磨により、60～70μm厚さの箔を作製
するために更なる薄化を行った。直径3mmの円板を箔から打ち抜き、ツインジェット式研
磨機を使用して電解研磨で最終研磨を完了した。使用した化学溶液は、メタノールベース
に混合した30%硝酸であった。TEM観察には不十分な薄さ領域の場合は、TEM被験体をGatan
社の精密イオン研磨システム(Precision Ion Polishing System)(PIPS)を使用してイオン
ミリングしてもよい。イオンミリングは、通例、4.5keVで行われ、傾斜角は4°から2°へ
と低減され、薄領域を拡大した。TEM研究を、JEOL 2100高分解能顕微鏡を使用し、200kV
で操作して行った。X線回折を、Cu KαX線管を備えるPANalytical社のX'Pert MPD回折計
を使用し、45kV、40mAのフィラメント電流で操作して行った。0.01°のステップ幅及び25
°～95°の2θ、装置のゼロ点シフトを調整するためのシリコンを組み込んでスキャンを
行った。次に、得られたスキャンを、続いてリートベルト解析を使用して、Siroquantソ
フトウェアを使用して解析した。
【００５９】
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　モーダル構造は、50mm厚さを有する合金1のスラブ内に凝固後に形成された。モーダル
構造(構造#1)は、いくつかの相から構成される樹枝状構造により表される。図6aでは、後
方散乱SEM画像は、マトリックス相が明るいコントラストである一方、暗いコントラスト
で示される樹枝を示す。SEM顕微鏡写真において表示されるように(黒い穴)、小さい鋳造
孔が見出されることに留意されたい。TEM研究は、マトリックス相が積層欠陥を伴う主に
オーステナイト(ガンマ-Fe)であることを示す(図6b)。積層欠陥の存在は、面心立方構造(
オーステナイト)を示す。TEMはまた、モーダル構造内に他の相が形成され得ることも示唆
している。図6cに示されるように、制限電子線回折パターンに基づいて、体心立方構造(
アルファ-Fe)を有するフェライト相として確認される暗い相が見出される。X線回折解析
は、合金1のモーダル構造がオーステナイト、フェライト、鉄マンガン化合物及びいくつ
かのマルテンサイトを含有することを示す(図7)。一般に、オーステナイトは、合金1のモ
ーダル構造における主要相であるが、商業的生産中の冷却速度等の他の因子が、体積分率
の変動を伴うマルテンサイト等の第2の相の形成に影響を及ぼし得る。
【００６０】

【表１１】

【００６１】
　モーダル構造(構造#1、図1A)を有する合金1の昇温での変形は、モーダル構造の均質化
及び微細化を誘起する。この場合は熱間圧延を適用したが、熱間プレス、熱間鍛造、熱間
押出を含むが、これらに限定されない他のプロセスが同様の効果を達成し得る。熱間圧延
中に、モーダル構造中の樹枝状結晶は分解かつ微細化され、最初に均質化モーダル構造(
構造#1a、図1A)形成へとつながる。熱間圧延中の微細化は、ナノ相微細化(機構#1、図1A)
を通して、動的再結晶と共に起きる。均質化モーダル構造は、熱間圧延を繰り返し適用す
ることにより次第に微細化され、ナノモーダル構造(構造#2、図1A)の形成へとつながり得
る。図8aは、1250℃で50mm～約1.7mmに熱間圧延された後の合金1の後方散乱SEM顕微鏡写
真を示す。大きさが数十マイクロメートルの塊が熱間圧延中に動的再結晶から得られ、結
晶粒の内部は相対的に滑らかな面であり、欠陥がほとんどないことを表していることが分
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形成されることを明らかにする。図9及びTable 12(表12)に示されるように、X線回折解析
は、熱間圧延後の合金1のナノモーダル構造は、フェライト及び鉄マンガン化合物等の他
の相を伴い、主にオーステナイトを含有することを示す。
【００６２】
【表１２】

【００６３】
　ナノモーダル構造を有する合金1の周囲温度における更なる変形(すなわち、冷間変形)
により、動的ナノ相強化(機構#2、図1A)を通して、高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1
A)への変態が起きる。冷間変形は、冷間圧延及び、引張り変形、又は打ち抜き、押出、ス
タンピング等の他のタイプの変形により達成され得る。冷間変形中に、合金化学成分に応
じて、ナノモーダル構造中の大部分のオーステナイトは、結晶粒微細化を伴いフェライト
に変態する。図10aは、冷間圧延された合金1の後方散乱SEM顕微鏡写真を示す。熱間圧延
後のナノモーダル構造中の滑らかな結晶粒と比較して、冷間変形した結晶粒は粗く、結晶
粒内の激しい塑性変形を表している。図10aに示されるように、合金化学成分に応じて、
特に冷間圧延により、一部の合金内に変形双晶が生成され得る。図10bは、冷間圧延され
た合金1の微細構造のTEM顕微鏡写真を示す。変形により生み出された転位に加えて、相変
態に起因する微細化結晶粒もまた見出され得ることが分かる。帯状構造は冷間圧延により
起きた変形双晶に関連し、図10aにおける構造に相当する。図11及びTable 13(表13)に示
されるように、X線回折は、冷間圧延後の合金1の高強度ナノモーダル構造が、残留オース
テナイト及び鉄マンガン化合物に加えてかなりの量のフェライト相を含有することを示す
。
【００６４】
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【００６５】
　再結晶は、高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A及び図1B)を有する、冷間変形した合
金1の加熱処理時に起こり、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)に変態する。焼きなまし
後の合金1のTEM画像を図12に示す。図から分かるように、鋭く直線的な境界を有する等軸
結晶粒が構造内に存在し、結晶粒は、再結晶の独特な特徴である転位を持たない。焼きな
まし温度に応じて、再結晶した結晶粒の大きさは0.5～50μmの範囲であり得る。加えて、
電子線回折に示されるように、再結晶後にオーステナイトが主要相であることが示される
。焼きなまし双晶が結晶粒内に時々見出されるが、積層欠陥が最も多く見られる。TEM画
像に示される積層欠陥の形成は、オーステナイトの面心立方結晶構造に典型的である。図
13における後方散乱SEM顕微鏡写真は、TEMと一致して、10μm未満の大きさの等軸再結晶
した結晶粒を示す。SEM画像に見られる異なるコントラストの結晶粒(暗い又は明るい)は
、この場合のコントラストが主に結晶粒配向から生じるため、結晶粒の結晶配向が不規則
であることを示唆している。結果として、事前の冷間変形により形成されたあらゆる集合
組織(texture)は排除される。図14及びTable 14(表14)に示されるように、X線回折は、焼
きなまし後の合金1の再結晶モーダル構造が、少量のフェライト及び鉄マンガン化合物を
伴い主にオーステナイト相を含有することを示す。
【００６６】
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【００６７】
　再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する合金1に周囲温度で変形を施すと、ナノ相
微細化及び強化(機構#4、図1B)が作動し、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)
の形成へとつながる。この場合、変形は引張り試験の結果であり、試験後の引張り試料の
ゲージ部分を解析した。図15は、変形した合金1の微細構造の明視野TEM顕微鏡写真を示す
。再結晶モーダル構造内で焼きなまし後に最初はほとんど転位がなかったマトリックス結
晶粒と比較して、応力の適用によりマトリックス結晶粒内に高密度の転位が生み出される
。引張り変形(50%超の引張り伸びを伴う)の最後に、マトリックス結晶粒内に多数の転位
の蓄積が観察される。図15aに示されるように、一部の領域(例えば図15aの下部領域)にお
いて、転位は気泡構造を形成し、マトリックスはオーステナイトのままである。他の領域
では、転位密度がかなり高く、変態がオーステナイトからフェライトへと誘起され(例え
ば図15aの上部及び右部)、実質的な構造微細化をもたらす。図15bは、変態し微細化され
た微細構造の局所的「ポケット」を示し、制限視野電子線回折パターンはフェライトに相
当する。不規則に分散した「ポケット」内の微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1
B)への構造変態は、本明細書の鋼合金の独特な特徴である。図16は、微細化高強度ナノモ
ーダル構造の後方散乱SEM画像を示す。再結晶モーダル構造と比較して、マトリックス結
晶粒の境界は明白ではなくなり、マトリックスは明らかに変形している。変形した結晶粒
の詳細はSEMにより明確にはされないが、TEM画像により実証された再結晶モーダル構造と
比較して、変形により起きた変化は非常に大きい。X線回折は、合金1の引張り変形後の微
細化高強度ナノモーダル構造が、かなりの量のフェライト及びオーステナイト相を含有す
ることを示す。フェライト相(アルファ-Fe)の非常に幅広いピークがXRDパターンに見られ
、相のかなりの微細化を示唆している。鉄マンガン化合物もまた存在する。加えて、図17
及びTable 15(表15)に示されるように、空間群#186(P63mc)を有する六方晶相が、引張り
試料のゲージ部分に確認された。
【００６８】
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【表１５】

【００６９】
　本実施例は、合金1を含むTable 2(表2)に列記した合金が、図1A及び図1Bに示される新
規な可能機構を伴う構造発達経路を呈し、ナノスケール特色を有する独自の微細構造へと
つながることを実証している。
【００７０】
(実施例2)
合金2における構造発達経路
　50mm厚さを有する実験用スラブを合金2から鋳造し、次に、本出願の本文に記載したよ
うに、熱間圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。
合金の微細構造を、SEM、TEM及びX線解析により加工の各工程で調べた。
【００７１】
　SEM研究用に、スラブ試料の横断面を低砥粒を有するSiC紙やすり上で研削し、次にダイ
アモンドメディアペーストを用いて1μmに至るまで次第に研磨した。0.02μm砥粒のSiO2
溶液を用いて最終研磨を行った。微細構造を、Carl Zeiss SMT Inc.社製造のEVO-MA10走
査電子顕微鏡を使用してSEMにより調べた。TEM被験体を調製するために、試料を最初にED
Mを用いて切断し、次に毎回、低砥粒のパッドを用いて研削により薄化した。それぞれ9μ
m、3μm及び1μmのダイアモンド懸濁溶液を用いた研磨により、約60μm厚さまでの箔を作
製するために更なる薄化を行った。直径3mmの円板を箔から打ち抜き、ツインジェット式
研磨機を使用して電解研磨で最終研磨を終えた。使用した化学溶液は、メタノールベース
に混合した30%硝酸であった。TEM観察には不十分な薄さ領域の場合は、TEM被験体をGatan
社の精密イオン研磨システム(PIPS)を使用してイオンミリングしてもよい。イオンミリン
グは、通例、4.5keVで行われ、傾斜角は、4°から2°へと低減され、薄領域を拡大した。
TEM研究を、JEOL 2100高分解能顕微鏡を使用して200kVで操作し行った。X線回折を、Cu K
αX線管を備えるPanalytical社のX'Pert MPD回折計を使用し、45kV、40mAのフィラメント
電流で操作して行った。0.01°のステップ幅及び25°～95°の2θ、装置のゼロ点シフト
を調整するためのシリコンを組み込んでスキャンを行った。次に、得られたスキャンは、
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続いてリートベルト解析を使用して、Siroquantソフトウェアを使用して解析した。
【００７２】
　樹枝状構造を特徴とするモーダル構造(構造#1、図1A)は、50mm厚さに鋳造された合金2
のスラブ内に形成される。ホウ化物相(M2B)の存在に起因して、樹枝状構造が、ホウ化物
が存在しない合金1におけるより明白である。図18aは、境界部にホウ化物を伴い(暗いコ
ントラスト内)、樹枝状マトリックス(明るいコントラスト内)を呈するモーダル構造の後
方散乱SEMを示す。TEM研究は、マトリックス相が積層欠陥を伴い、オーステナイト(ガン
マ-Fe)から構成されることを示す(図18b)。合金1と同様に、積層欠陥の存在は、マトリッ
クス相がオーステナイトであることを表す。図18bではオーステナイトマトリックス相の
境界部で暗く見えるホウ化物相が、TEMにおいても示される。図19及びTable 16(表16)に
おけるX線回折解析データは、モーダル構造がオーステナイト、M2B、フェライト、及び鉄
マンガン化合物を含有することを示す。合金1と同様に、オーステナイトは合金2のモーダ
ル構造内の主要相であるが、合金化学成分に応じて、他の相が存在し得る。
【００７３】

【表１６】

【００７４】
　図1Aのフローチャートに従い、モーダル構造(構造#1、図1A)を有する合金2の昇温時の
変形は、モーダル構造の均質化及び微細化を誘起する。この場合は熱間圧延を適用したが
、熱間プレス、熱間鍛造、熱間押出を含むが、これらに限定されない他のプロセスが同様
の効果を達成し得る。熱間圧延中に、モーダル構造中の樹枝状結晶は分解かつ微細化され
、最初に均質化モーダル構造(構造#1a、図1A)形成へとつながる。熱間圧延中の微細化は
、ナノ相微細化(機構#1、図1A)を通して、動的再結晶と共に起きる。均質化モーダル構造
は、熱間圧延を繰り返し適用することにより次第に微細化され、ナノモーダル構造(構造#
2、図1A)の形成へとつながり得る。図20aは、熱間圧延された合金2の後方散乱SEM顕微鏡
写真を示す。合金1と同様に、ホウ化物相がマトリックス中に不規則に分散する一方、樹
枝状モーダル構造は均質化される。図20bに示されるように、TEMは、熱間圧延中の動的再
結晶の結果として、マトリックス相が部分的に再結晶されることを示す。マトリックス結
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晶粒は約500nmであり、ホウ化物のピンニング効果に起因して、合金1におけるより細かい
。図21及びTable 17(表17)に示されるように、X線回折解析は、熱間圧延後の合金2のナノ
モーダル構造は、フェライト及び鉄マンガン化合物等の他の相を伴い、主にオーステナイ
ト相及びM2Bを含有することを示す。
【００７５】
【表１７】

【００７６】
　ナノモーダル構造を有する合金2の変形は、周囲温度においてであるが(すなわち、冷間
変形)、動的ナノ相強化(機構#2、図1A)を通して、高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A
)の形成へとつながる。冷間変形は、冷間圧延、引張り変形、又は打ち抜き、押出、スタ
ンピング等の他のタイプの変形により達成され得る。冷間変形中の合金2におけると同様
に、ナノモーダル構造中の大部分のオーステナイトは、結晶粒微細化を伴いフェライトに
変態する。図22aは、冷間圧延された合金2の微細構造の後方散乱SEM顕微鏡写真を示す。
変形は、ホウ化物相周辺のマトリックス相内に集中する。図22bは、冷間圧延された合金2
のTEM顕微鏡写真を示す。微細化結晶粒は、相変態に起因して見出され得る。変形双晶はS
EM画像において明白ではないが、TEMは、変形双晶は合金1と同様に冷間圧延後に生み出さ
れることを示す。図23及びTable 18(表18)に示されるように、X線回折は、冷間圧延後の
合金2の高強度ナノモーダル構造は、M2B、残留オーステナイト及び空間群#186(P63mc)を
有する新六方晶相に加えて、かなりの量のフェライト相を含有することを示す。
【００７７】
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【表１８】

【００７８】
　再結晶は、高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A及び図1B)を有する、冷間変形した合
金2の焼きなまし時に起こり、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)に変態する。焼きなま
し後の合金2の再結晶微細構造を、図24にTEM画像により示す。図から分かるように、鋭く
直線的な境界を有する等軸結晶粒が構造内に存在し、結晶粒は、再結晶の特徴的な特色で
ある転位を持たない。再結晶した結晶粒の大きさは、ホウ化物相のピンニング効果に起因
して一般に5μm未満であるが、より高い焼きなまし温度で大結晶粒が可能である。その上
、図24bに示されるように、電子線回折は、再結晶後にオーステナイトが主要相であり、
積層欠陥がオーステナイト中に存在することを示す。積層欠陥の形成もまた、面心立方オ
ーステナイト相の形成を示す。図25における後方散乱SEM顕微鏡写真は、ホウ化物相が不
規則に分散し、5μm未満の大きさの等軸再結晶した結晶粒を示す。SEM画像に見られる異
なるコントラストの結晶粒(暗い又は明るい)は、この場合のコントラストが主に結晶粒配
向から生じるため、結晶粒の結晶配向が不規則であることを示唆している。結果として、
事前の冷間変形により形成されたあらゆる集合組織は排除される。図26及びTable 19(表1
9)に示されるように、X線回折は、焼きなまし後の合金2の再結晶モーダル構造は、M2B、
少量のフェライト及び空間群#186(P63mc)を有する六方晶相を伴い、主にオーステナイト
を含有することを示す。
【００７９】
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【表１９】

【００８０】
　再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)の変形は、ナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)を
通して、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)の形成へとつながる。この場合、
変形は引張り試験の結果であり、試験後の引張り試料のゲージ部分を解析した。図27は、
変形した合金2の微細構造の顕微鏡写真を示す。合金1と同様に、焼きなまし後の再結晶モ
ーダル構造中における、最初は転位がないマトリックス結晶粒は、応力印加時に高密度の
転位で満たされ、一部の結晶粒内の転位の蓄積により、オーステナイトからフェライトへ
の相変態が作動し実質的微細化へとつながる。図27aに示されるように、100～300nmの大
きさの微細化結晶粒が、オーステナイトからフェライトへの変態が起きた局所的「ポケッ
ト」内に示される。マトリックス結晶粒の「ポケット」内の微細化高強度ナノモーダル構
造(構造#5、図1B)への構造変態は、本明細書の鋼合金の独特な特徴である。図27bは、微
細化高強度ナノモーダル構造の後方散乱SEM画像を示す。同様に、マトリックスの変形後
に、マトリックス結晶粒の境界は明白ではなくなる。X線回折は、再結晶モーダル構造内
に4相がそのまま残留しているが、フェライトに変態したかなりの量のオーステナイトを
示す。変態は、合金2の引張り変形後の微細化高強度ナノモーダル構造の形成をもたらし
た。フェライト相(α-Fe)の非常に幅広いピークがXRDパターンに見られ、相のかなりの微
細化を示唆している。図28及びTable 20(表20)に示されるように、合金1におけるように
、空間群#186(P63mc)を有する新六方晶相が、引張り試料のゲージ部分に確認された。
【００８１】
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【表２０】

【００８２】
　本実施例は、合金2を含むTable 2(表2)に列記した合金が、図1A及び図1Bに示される機
構を伴う構造発達経路を呈し、ナノスケール特色を有する独自の微細構造へとつながるこ
とを実証している。
【００８３】
(実施例3)
加工の各工程での引張り特性
　50mm厚さを有するスラブを、Table 21(表21)に列記した合金から、Table 2(表2)に提供
した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本出願の本文に記載したように、熱間圧延、冷
間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。引張り特性を、加工
の各工程で、Instron 3369機械的試験用フレームで、Instron社のBluehill制御ソフトウ
ェアを使用して測定した。全試験を、室温で、下部をつかみ具で固定し、上部を上方に0.
012mm/秒の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行した。歪みデータを、Instron社の
先進ビデオ伸び計を使用して収集した。
【００８４】
　Table 2(表2)の原子比率に基づいて、既知の化学成分及び不純含有物を有する市販の鉄
添加粉末を使用して、合金を量り分けて3,000～3,400グラムの範囲の装入物とした。装入
物を、ジルコニア被覆シリカるつぼ内に入れ、これをIndutherm VTC800V真空傾斜式鋳造
機内に置いた。次に、鋳造機は、融解物の酸化を防止するために、鋳造前に数回、鋳造チ
ャンバー及び融解チャンバーを真空引きしてアルゴンを充填して大気圧まで戻した。融解
物を14kHz RF誘導コイルを用いて、合金組成及び装入物重量に応じて、完全融解するまで
、およそ5.25～6.5分間加熱した。最後の固体の融解を確認した後、更に30～45秒間加熱
し、過熱状態を提供し、かつ融解物の均質性を確実にすることが可能であった。次に鋳造
機は、融解チャンバー及び鋳造チャンバーを真空引きして、るつぼを傾斜させ、水冷式銅
ダイ中の厚さ50mm、幅75～80mm、及び深さ125mmの経路に融解物を流し込んだ。融解物を
、チャンバーがアルゴンで大気圧まで充填される前に、真空下で200秒間放冷した。引張
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り被験体を鋳放しスラブからワイヤEDMにより切断し、引張り試験を行った。引張り試験
の結果をTable 21(表21)に示す。表から分かるように、本明細書の合金の鋳放し状態にお
ける最大引張り強度は、411～907MPaに変動する。引張り伸びは3.7～24.4%に変動する。
降伏応力は、144～514MPaの範囲と測定される。
【００８５】
　熱間圧延の前に、実験的鋳造スラブをLucifer EHS3GT-B18炉に入れ、加熱した。炉設定
ポイントは、合金の融点に応じて1000°C～1250℃の間で変化する。スラブを、熱間圧延
の前に40分間均熱しておき、確実に目的とする温度に到達させた。熱間圧延パスの間に、
スラブを4分間炉に戻し、スラブを再加熱しておいた。予熱したスラブを、トンネル炉か
らFenn Model 061二段圧延機へと押出した。50mm鋳造物を、空冷をする前に圧延機を通し
て、熱間圧延の第1のキャンペーン(campaign)として規定される5～8パスの熱間圧延を行
った。このキャンペーン後、スラブ厚さは80.4～87.4%の間に低減した。冷却後、得られ
た板試料を長さ190mmに分割した。これらの分割片を、圧延機を通して更に3パス熱間圧延
を行い、73.1～79.9%の間の低減を伴い、2.1～1.6mmの間の最終厚さとなった。本明細書
の各合金に関する熱間圧延条件の詳細情報をTable 22(表22)に提供する。引張り被験体を
熱間圧延板からワイヤEDMにより切断し、引張り試験を行った。引張り試験の結果をTable
 22(表22)に示す。熱間圧延後、本明細書の合金の最大引張り強度は921～1413MPaに変動
する。引張り伸びは12.0～77.7%に変動する。降伏応力は、264～574MPaの範囲と測定され
る。図1Aの構造2を参照されたい。
【００８６】
　熱間圧延後に、得られた板を酸化アルミニウムでメディアブラストし、スケールを除去
し、次にFenn Model 061二段圧延機で冷間圧延した。冷間圧延を複数パス行い、板の厚さ
を一般に1.2mmの目的とする厚さまで低減する。熱間圧延された板を、最小ロールギャッ
プに到達するまでギャップを着実に減少させて、圧延機内に供給した。材料が目的とする
ゲージにまだ到達しない場合は、目的とする厚さに到達するまで、最小ロールギャップで
のパスを更に使用した。本明細書の各合金に関するパス数と共に冷間圧延条件をTable 23
(表23)に列記する。引張り被験体を冷間圧延板からワイヤEDMにより切断し、引張り試験
を行った。引張り試験の結果をTable 23(表23)に示す。冷間圧延は、1356～1831MPaの範
囲の最大引張り強度を伴う重大な強化へとつながる。冷間圧延状態における本明細書の合
金の引張り伸びは、1.6～32.1%に変動する。降伏応力は、793～1645MPaの範囲と測定され
る。我々の場合では実験用圧延機能力により制限される、より大きい冷間圧延低減(40%超
)によって、より高い最大引張り強度及び降伏応力が本明細書の合金において達成され得
ることが予想される。より大きい圧延力を用いて、最大引張り強度が少なくとも2000MPa
まで、降伏強さが少なくとも1800MPaまで増加し得ることが予想される。
【００８７】
　引張り被験体を冷間圧延板試料からワイヤEDMにより切断し、Lucifer 7HT-K12箱形炉内
で850℃で10分間焼きなましを行った。試料をサイクルの最後に炉から取り出し、空気中
で室温まで放冷した。引張り試験の結果をTable 24(表24)に示す。表から分かるように、
本明細書の合金の焼きなまし中の再結晶は、939～1424MPaの範囲の最大引張り強度及び15
.8～77.0%の引張り伸びを有する特性組み合わせをもたらす。降伏応力は、420～574MPaの
範囲と測定される。図29～図31は、それぞれ合金1、合金13、及び合金17に関する各加工
工程でのプロットデータを示す。
【００８８】
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【表２１】

【００８９】
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【表２２】

【００９０】
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【表２３】

【００９１】
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【表２４】

【００９２】
　本実施例は、図1A及び図1Bに示される独自の機構及び構造経路に起因して、本明細書の
鋼合金における構造及び得られた特性は広く変動し、第3世代AHSSの発達へとつながり得
ることを実証している。
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【００９３】
(実施例4)
冷間圧延及び再結晶中のサイクル可逆性
　50mm厚さのスラブを、合金1及び合金2からTable 2(表2)に提供された原子比率に基づい
て実験的に鋳造し、合金1板に関して2.31mm及び合金2板に関して2.35mmの最終厚さを有す
る板状に熱間圧延した。鋳造及び熱間圧延の手順は、本出願の本文に記載されている。各
合金から得られた熱間圧延板を、冷間圧延/焼きなましのサイクルを通して、サイクルの
構造/特性の可逆性を実証するために使用した。
【００９４】
　各合金からの熱間圧延板に、冷間圧延及び焼きなましの3サイクルを施した。各サイク
ルでの熱間圧延及び冷間圧延低減の前及び後の板厚さをTable 25(表25)に列記した。850
℃で10分間の焼きなましを各冷間圧延後に適用した。引張り被験体を最初の熱間圧延状態
及びサイクルの各工程において板から切断した。引張り特性を、Instron 3369機械的試験
用フレームで、Instron社のBluehill制御ソフトウェアを使用して測定した。全試験を、
室温で、下部をつかみ具で固定し、上部を上方に0.012mm/秒の速度で移動するつかみ具に
取り付けて実行した。歪みデータを、Instron社の先進ビデオ伸び計を使用して収集した
。
【００９５】
　引張り試験の結果を合金1及び合金2に関して図32にプロットし、冷間圧延が、合金1に
おいて1500MPa及び合金2において1580MPaの平均最大引張り強度を有する、各サイクルで
の両方の合金のかなりの強化をもたらすことを示している。両方の冷間圧延合金は、熱間
圧延状態と比較して、延性における損失を示す。しかしながら、各サイクルでの冷間圧延
後の焼きなましは、高延性を有する同一レベルまでの引張り特性の回復をもたらす。
【００９６】
　各試験試料に関する引張り特性を、それぞれ合金1及び合金2に関して、Table 26(表26)
及びTable 27(表27)に列記する。表から分かるように、合金1は、熱間圧延状態において5
0.0～52.7%の延性及び264～285MPaの降伏応力を伴い、1216～1238MPaの最大引張り強度を
有する。冷間圧延状態では、最大引張り強度は、各サイクルで1482～1517MPaの範囲と測
定された。延性は、熱間圧延状態における延性と比較して、718～830MPaのかなり高い降
伏応力を伴い、一貫して28.5～32.8%の範囲で見出された。各サイクルでの焼きなましは
、1216～1270MPaの最大引張り強度を伴い、47.7～59.7%の範囲までの延性の復活をもたら
した。冷間圧延及び焼きなまし後の降伏応力は、冷間圧延後の降伏応力より低く、しかし
ながら最初の熱間圧延状態における降伏応力より高い431～515MPaの範囲と測定された。
【００９７】
　サイクルを通して冷間圧延と焼きなましとの間の材料の特性可逆性を有する同様の結果
が、合金2に関して観察された(図32b)。最初の熱間圧延状態では、合金2は、熱間圧延状
態において41.9～48.2%の延性及び454～480MPaの降伏応力を伴い、1219～1277MPaの最大
引張り強度を有する。各サイクルでの冷間圧延は、20.3～24.1%の範囲への延性低減を伴
い、1553～1598MPaの最大引張り強度への材料強化をもたらす。降伏応力は、912～1126MP
aと測定された。各サイクルでの焼きなまし後、合金2は、46.9～53.5%の延性を伴い、123
1～1281のMPa最大引張り強度を有する。各サイクルでの冷間圧延及び焼きなまし後の合金
2における降伏応力は、熱間圧延状態における降伏応力と同様であり、454～521MPaに変動
する。
【００９８】
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【００９９】
【表２６】

【０１００】
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【表２７】

【０１０１】
　本実施例は、Table 2(表2)に列記した合金内に、冷間圧延後に形成する高強度ナノモー
ダル構造(構造#3、図1A)は、焼きなましを適用することにより再結晶し、再結晶モーダル
構造(構造#4、図1B)を生み出し得ることを実証している。再結晶モーダル構造は、冷間圧
延又は他の冷間変形手法を通して更に変形し得て、ナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)
を経て、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)の形成へとつながる。微細化高強
度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)は次々に再結晶され得て、本方法は、複数のサイクル
を通して全体の構造/特性の可逆性を伴い、再び最初から始めることができる。該機構が
可逆的であるという能力は、変形により起きたあらゆる損傷後の特性回復と同様に、AHSS
を使用する際の重量軽減のために重要である、より細かいゲージの製造を可能にする。
【０１０２】
(実施例5)
曲げ能力
　50mm厚さを有するスラブを、Table 28(表28)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本出願の本文に記載したように、熱間
圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。約1.2mmの最
終厚さ及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する各合金から得られた板を使用して
、本明細書の合金の曲げ応答を調べた。
【０１０３】
　曲げ試験を、Instron W-6810ガイド曲げ試験支持具を備えるInstron 5984引張り試験プ
ラットフォームを使用して、ISO 7438国際標準化金属材料-曲げ試験で概要を述べている
規定(International Organization for Standardization,2005)に準拠して実施した。試
験体を、20mm×55mm×板厚さの寸法にワイヤEDMにより切断した。試料に対して特殊な端
部調製は行わなかった。曲げ試験を、Instron W-6810ガイド曲げ試験支持具を備えるInst
ron 5984引張り試験プラットフォームを使用して実施した。曲げ試験を、ISO 7438国際標
準化金属材料-曲げ試験で概要を述べている規定(International Organization for Stand
ardization,2005)に準拠して実施した。
【０１０４】
　図33に示されるように、試験体を支持具支え上に置き、押金具で押すことにより試験を
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【０１０５】
　支え間の距離、l、を、ISO7438に準拠して、試験の間、式1に固定した:
【０１０６】
【数１】

【０１０７】
　曲げの前に、試験支持具との摩擦を低減するために、3 in 1オイルを用いて被験体の両
側に潤滑油を塗った。本試験を、直径1mmの押金具を用いて実施した。押金具を、支えの
中央で、180°までの異なる角度までか、又は亀裂が現れるまで、下方に押した。曲げ力
をゆっくりと適用し、材料の自由塑性流動を可能にした。変位速度を、一定した角速度を
有するように各試験のスパンギャップに基づいて計算し、それに従って適用した。
【０１０８】
　拡大手段の使用を伴わず視認できる亀裂が存在しないことが、試験片が曲げ試験に持ち
こたえた証拠と考えられた。亀裂が検出された場合は、曲げの底部でデジタルプロテクタ
ーを用いて、曲げ角度を手作業で測定した。次に、試験体を支持具から取り外し、曲げ半
径の外側の亀裂を調べた。亀裂の発生は、力-変位曲線から確実には決定され得ず、代わ
りに、閃光灯からの照明を用いて直接観察により容易に決定された。
【０１０９】
　本明細書の合金の曲げ応答の結果を、最初の板厚さ、押金具半径の板厚さに対する比(r
/t)及び亀裂前の最大曲げ角度を含み、Table 28(表28)に列記する。Table 28(表28)に列
記した全ての合金が、90°の曲げ角度で亀裂を示したわけではない。本明細書の合金の大
多数は、亀裂を伴わず180°の角度に曲げられる能力を有する。180°の曲げ試験後の合金
1からの試料の例を図34に示す。
【０１１０】
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【０１１１】
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【０１１２】
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【表２８Ｃ】

【０１１３】
　自動車及び他の使用のための複雑な部品へと作製するために、AHSSは、バルク板形成能
と端部板形成能の両方を呈する必要がある。本実施例は、曲げ試験を通して、Table 2(表
2)の合金の良好なバルク板形成能を実証している。
【０１１４】
(実施例6)
打ち抜き端部対EDM切断の引張り特性
　50mm厚さを有するスラブを、Table 29(表29)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延
、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ
及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する各合金から得られた板を使用して、ワイ
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ヤ放電加工(ワイヤ-EDM)により引張り被験体を切断することにより(これは機械的特性を
損なうことなく制御状態又は相対的にせん断及び端部形成が欠如していることを表す)、
かつ、打ち抜きにより(せん断に起因する機械的特性の損失を特定するために)合金特性に
対する端部損傷の効果を評価した。本明細書では、せん断(材料横断面と同一平面上の応
力を課すこと)は、ピアシング、小穴抜き、切断又はクロッピング(所与の金属部分の端部
の切断)等のいくつかの加工選択肢により起こり得ることを理解されたい。
【０１１５】
　ワイヤEDM切断及び打ち抜きの両方を使用して、ASTM E8幾何学形状の引張り被験体を調
製した。引張り特性を、Instron 5984機械的試験用フレームで、Instron社のBluehill制
御ソフトウェアを使用して測定した。全試験を、室温で、下部をつかみ具で固定し、上部
を上方に0.012mm/秒の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行した。歪みデータを、In
stron社の先進ビデオ伸び計を使用して収集した。選択された合金に関して、引張りデー
タをTable 29(表29)に示し、かつ図35aに表す。試験を行った全ての合金に関して、特性
の減少が観察されるが、この減少レベルは合金の化学成分に応じてかなり変動する。Tabl
e 30(表30)は、ワイヤEDM切断試料における延性と比較した、打ち抜き試料における延性
の比較を要約する。図35bでは、選択された合金に関する対応する引張り曲線を示し、オ
ーステナイトの安定性の関数としての機械的挙動を実証している。本明細書の選択された
合金に関して、オーステナイトの安定性は、高延性を示す合金12において最も高く、高強
度を示す合金13において最も低い。その結果、合金12は、打ち抜き被験体対EDM切断(29.7
%対60.5%、Table 30(表30))で、延性の最低損失を実証し、一方、合金13は、打ち抜き被
験体対EDM切断(5.2%対39.1%、Table 30(表30))で、延性の最高損失を実証した。より低い
オーステナイトの安定性を有する合金からの打ち抜き被験体において、高い端部損傷が起
きる。
【０１１６】
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【０１１７】
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【表２９Ｂ】

【０１１８】
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【表３０】

【０１２０】
　Table 30(表30)から分かるように、EDM切断は、せん断端部を伴わず、かつ構造#4(再結
晶モーダル構造)と推測される点まで加工され、確認された合金の最適の機械的特性の典
型であると考えられる。したがって、打ち抜きに起因するせん断端部を有する試料は、AS
TM E8幾何学形状を有する打ち抜き試料の引張り伸び測定により反映された、延性のかな
りの低下を示す。合金1に関して、引張り伸びは最初は47.2%であり、次に、8.1%まで低下
し、低下自体は82.8%である。打ち抜きからEDM切断までの延性における低下(E2/E1)は、0
.57～0.05に変動する。
【０１２１】
　打ち抜き及びEDM切断後の端部状態を、Carl Zeiss SMT Inc.社製造のEVO-MA10走査電子
顕微鏡を使用して、SEMにより解析した。EDM切断後の被験体端部の典型的な外観を、合金
1に関して図36aに示す。EDM切断方法は、切断端部の損傷を最小化し、有害な端部影響を
伴わず、材料の引張り特性を測定可能にする。ワイヤ-EDM切断では、材料は一連の迅速に
繰り返し起きる電流放電/火花放電により端部から取り除かれ、この経路により、端部は
実質的な変形又は端部損傷を伴わず形成される。打ち抜き後のせん断端部の外観を図36b
に示す。端部のかなりの損傷は、打ち抜き中に重度の変形を受ける破砕域に起き、せん断
影響域における限定された延性を伴う微細化高強度ナノモーダル構造(図37b)への構造変
態へとつながり、一方、再結晶モーダル構造がEDM切断端部付近に観察された(図37a)。
【０１２２】
　本実施例は、ワイヤ-EDM切断の場合は、引張り特性は、打ち抜き後の切断引張り特性と
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比較して、相対的に高いレベルで測定されることを実証している。EDM切断と対照的に、
引張り被験体の打ち抜きは、かなりの端部損傷を生み出し、引張り特性低下をもたらす。
本明細書の板合金の、打ち抜き中の相対的に過度の塑性変形は、低減した延性を伴う微細
化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)への構造変態へとつながり、端部の早期亀裂及
び相対的に低い特性(例えば、伸び及び引張り強度における低減)へとつながる。引張り特
性におけるこの低下の大きさはまた、合金の化学成分に応じて、オーステナイトの安定性
と相関して観察された。
【０１２３】
(実施例7)
打ち抜き端部対EDM切断の引張り特性及び回復
　50mm厚さを有するスラブを、Table 31(表31)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延
、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。約1.2mmの最終厚
さ及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する各合金から得られた板を使用して、打
ち抜き引張り被験体の焼きなましによる端部損傷回復を実証した。本発明の幅広い文脈に
おいて、焼きなましは、炉加熱処理、誘導加熱処理及び/又はレーザー加熱処理を含むが
、これらに限定されない、様々な方法により達成され得る。
【０１２４】
　ワイヤEDM切断及び打ち抜きの両方を使用して、ASTM E8幾何学形状の引張り被験体を調
製した。次に、打ち抜き引張り被験体の一部に、850℃で10分間の回復焼きなましを行い
、続いて空冷し、打ち抜き及びせん断損傷により失われた特性を回復する能力を確認した
。引張り特性を、Instron 5984機械的試験用フレームで、Instron社のBluehill制御ソフ
トウェアを使用して測定した。全試験を、室温で、下部をつかみ具で固定し、上部を上方
に0.012mm/秒の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行した。歪みデータを、Instron
社の先進ビデオ伸び計を使用して収集した。選択された合金に関して、引張り試験結果を
Table 31(表31)に提供し、かつ図38に示し、打ち抜き試料における焼きなまし後の実質的
な機械的特性回復を示す。
【０１２５】
　例えば、示された合金1の場合は、引張り試験試料内をEDM切断すると、引張り伸びの平
均値は約47.2%である。上述のように、打ち抜きされ、それによりせん断端部を含有する
と、このような端部を有する試料の引張り試験は、機構#4及び微細化高強度ナノモーダル
構造(構造#5、図1B)の形成に起因する、伸び値におけるかなりの低下、すなわち約8.1%の
みの平均値を示し、これはせん断が起きた端部分に多量に存在するが一方、それにもかか
わらず引張り試験のバルク特性測定に反映される。しかしながら、図1Bの機構#3の典型で
あり、かつ構造#4(再結晶モーダル構造、図1B)への転換である焼きなまし時に、引張り伸
び特性は復活する。合金1の場合は、引張り伸びは、約46.2%の平均値に戻る。焼きなまし
を伴う及び伴わない、合金1からの打ち抜き被験体に関する引張り応力-歪み曲線の例を、
図39に示す。Table 32(表32)では、平均引張り特性並びに引張り伸びにおける平均損失及
び平均利得の要約を提供する。個々の損失及び利得は、平均損失より大きく広がることに
留意されたい。したがって、本開示の文脈において、引張り伸びの初期値(E1)を有する本
明細書の合金は、せん断されると、伸び特性においてE2値までの低下を示し得て、E2=(0.
0.57～0.05)(E1)である。次に、合金化学成分に応じて、450℃、Tmまでの温度範囲で、加
熱/焼きなましにより達成されることが好ましい機構#3の適用時に、E2値は伸び値E3=(0.4
8～1.21)(E1)まで回復する。
【０１２６】
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【０１２７】
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【０１２８】
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【０１２９】
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【０１３０】
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【表３２】

【０１３１】
　引張り被験体の打ち抜きは、材料の端部損傷及び引張り特性の低下をもたらす。本明細
書の板合金の、打ち抜き中の塑性変形は、低減した延性を伴う微細化高強度ナノモーダル
構造(構造#5、図1B)への構造変態へとつながり、端部の早期亀裂及び相対的に低い特性(
例えば、伸び及び引張り強度における低減)へとつながる。本実施例は、独自の構造可逆
性に起因して、Table 2(表2)に列記した合金における端部損傷は、合金化学成分及び加工
に応じて、焼きなましにより実質的に回復可能であり、全体的又は部分的な特性復活を伴
い、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)の形成へと戻ることにつながることを実証してい
る。例えば、合金1により例示されるように、打ち抜き及びせん断並びにせん断端部の作
製により、引張り強度が約1310MPa(せん断/損傷端部を伴わないEDM切断試料)の平均値か
ら、678MPaの平均値に低減し、45～50%の間の低下が観察される。焼きなまし時に、引張
り強度は約1308MPaの平均値に回復し、これは元の値の1310MPaの95%以上の範囲である。
同様に、引張り伸びは、最初は約47.1%の平均値であり、8.1%の平均値に低下し、約80～8
5%までの減少であり、焼きなまし時に、かつ図1Bに機構#3として示される機構を経ると、
引張り伸びは、46.1%の平均値まで回復し、47.1%の伸び値の90%以上の値の回復である。
【０１３２】
(実施例8)
回復及び再結晶に対する温度効果
　50mm厚さのスラブを、合金1から実験的に鋳造し、熱間圧延により2mmの厚さまで薄くし
、およそ40%の低減を伴う冷間圧延により、実験的加工を行った。ASTM E8幾何学形状の引
張り被験体を、冷間圧延板からワイヤEDM切断により調製した。引張り被験体の一部に、1
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0分間450～850℃の範囲の異なる温度で焼きなましを行い、続いて空冷した。引張り特性
を、Instron 5984機械的試験用フレームで、Instron社のBluehill制御ソフトウェアを使
用して測定した。全試験を、室温で、下部をつかみ具で固定し、上部を上方に0.012mm/秒
の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行した。歪みデータを、Instron社の先進ビデ
オ伸び計を使用して収集した。焼きなまし温度に応じて、変形挙動における推移を実証す
る引張り試験結果を図40に示す。冷間圧延のプロセス中に、動的ナノ相強化(機構#2、図1
A)又はナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)が起こり、これには、歪み増加を伴い降伏応
力をいったん超過すると、オーステナイトの、フェライトに加えて1つ又は複数のタイプ
のナノスケール六方晶相への連続変態が含まれる。この変態と同時に、変態の前及び後に
マトリックス結晶粒内に転位機構による変形もまた起きる。結果は、微細構造におけるナ
ノモーダル構造(構造#2、図1A)から高強度ナノモーダル構造(構造#3、図1A)への変化又は
再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)から微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)へ
の変化である。冷間変形中に起きる構造及び特性の変化は、図40aの引張り曲線に見られ
るように、焼きなましパラメーターに応じて、焼きなましにより様々な程度で逆進し得る
。図40bでは、引張り曲線からの対応する降伏強さは、加熱処理温度の関数として提供さ
れる。焼きなましを伴わない冷間圧延後の降伏強さは、1141MPaと測定される。図示され
るように、材料がどのように焼きなましを受けるかに応じて、これは部分的及び全体的回
復並びに部分的及び全体的再結晶を含み得て、降伏強さは、500℃における焼きなましで
の1372MPaから、850℃における焼きなましでの458MPaまで低下し、広く変動し得る。
【０１３３】
　焼きなまし時の引張り特性に基づいて、微細構造的回復を示すために、異なる温度で焼
きなましを受けた選択された試料に関して、TEM研究を行った。比較のために、冷間圧延
板を本明細書の基準として含めた。50mm厚さの実験的に鋳造した合金1スラブを使用して
、スラブを、1250℃で80.8%及び78.3%のおよそ2mm厚さまで2工程により熱間圧延し、次に
、37%で1.2mm厚さの板まで冷間圧延した。冷間圧延板を、それぞれ450℃、600℃、650℃
及び700℃で10分間焼きなましを行った。図41は、冷間圧延したままの合金1試料の微細構
造を示す。典型的な高強度ナノモーダル構造は、冷間圧延後に形成され、そこでは高密度
の転位が、強度集合組織の存在と共に生み出されることが分かる。450℃で10分間の焼き
なましでは、微細構造が冷間圧延構造の微細構造と同様のままであり、かつ圧延集合組織
が変化しないままであるため、再結晶及び高強度ナノモーダル構造の形成へとつながらな
い(図42)。冷間圧延試料に、600℃で10分間焼きなましを行うと、TEM解析は、再結晶開始
の徴候である非常に小さい孤立した結晶粒を示す。図43に示されるように、100nm程度の
孤立した結晶粒が焼きなまし後に生成され、一方、転位の網目構造を伴う変形構造領域も
また存在する。650℃で10分間の焼きなましでは、より大きい再結晶した結晶粒を示し、
再結晶の進行を示唆している。図44に示されるように、変形領域の分率は低減するけれど
も、変形構造は継続して見られる。図45により表されるように、700℃で10分間の焼きな
ましでは、より大きく、より不純物のない再結晶した結晶粒を示す。制限電子線回折は、
これらの再結晶した結晶粒が、オーステナイト相のものであることを示す。より低い温度
で焼きなましを受けた試料と比較して、変形構造の領域は小さい。全試料にわたる調査に
より、およそ10%～20%の領域が変形構造に占められていることが示唆される。より低い温
度からより高い温度で焼きなましを受けた試料中の、TEMにより示される再結晶の進行は
、図40に示される引張り特性の変化に見事に対応する。これらの低い温度で焼きなましを
受けた試料(600℃未満等)は、大部分は高強度ナノモーダル構造を維持しており、延性の
低減へとつながる。再結晶した試料(700℃における等)は、850
℃で全体的に再結晶した試料と比較して、伸びの大部分を回復する。これらの温度の間で
の焼きなましは、部分的に延性を回復する。
【０１３４】
　変形挙動における回復及び推移の違いの背後にある1つの理由は、図46のモデルTTT図に
より例証される。既に記載したように、冷間作業中に形成されたフェライトの非常に細か
い/ナノスケールの結晶粒は、焼きなまし中にオーステナイトへと再結晶し、いくらかの
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分率のナノ沈殿物は再溶解する。同時に、歪み硬化の効果を、転位網目構造及びもつれ、
双晶境界、並びに小角境界を、様々な既知の機構により消滅させ、排除する。図46におい
て、モデル温度、時間変態(TTT)図の加熱曲線Aにより示されるように、低い温度では(詳
細には合金1に関して650℃未満)、再結晶を伴わず、回復のみが起こり得る(すなわち、転
位密度における低減に関連する回復)。
【０１３５】
　言い換えれば、本発明の幅広い文脈において、図46に示されるように、せん断及びせん
断端部の形成の効果、並びにそれに関連する機械的特性に対する悪影響は、450℃、650℃
までの温度で少なくとも部分的に回復し得る。加えて、650℃かつ合金のTm未満まで、再
結晶は起こり得て、これはせん断端部の形成に起因する機械的強度損失の復活にも寄与す
る。
【０１３６】
　したがって、本実施例は、冷間圧延中の変形時に、動的歪み硬化及び相変態を含む同時
発生の方法が、転位に基づいた機構と共に、独自の機構#2又は機構#3(図1A)を通して起き
ることを実証している。加熱時に、微細構造は、再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)に戻
り得る。しかしながら、低い温度で、転位回復のみが起きると、この可逆的方法は起こり
得ない。したがって、Table 2(表2)の合金の独自の機構に起因して、様々な外部加熱処理
が使用され得て、打ち抜き/スタンピングからの端部損傷を解決する。
【０１３７】
(実施例9)
打ち抜き端部回復の温度効果
　50mm厚さを有するスラブを、Table 33(表33)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本出願の本文に記載したように、熱間
圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終
厚さ及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する各合金から得られた板を使用して、
焼きなまし後の打ち抜き端部損傷回復を温度の関数として実証した。
【０１３８】
　ASTM E8幾何学形状の引張り被験体を打ち抜きにより調製した。次に、選択された合金
からの打ち抜き引張り被験体の一部に、10分間450～850℃の範囲の異なる温度で回復焼き
なましを行い、続いて空冷した。引張り特性を、Instron 5984機械的試験用フレームで、
Instron社のBluehill制御ソフトウェアを使用して測定した。全試験を、室温で、下部を
つかみ具で固定し、上部を上方に0.012mm/秒の速度で移動するつかみ具に取り付けて実行
した。歪みデータを、Instron社の先進ビデオ伸び計を使用して収集した。
【０１３９】
　引張り試験結果を、Table 32(表32)及び図47に示す。表及び図から分かるように、650
℃以上の温度での焼きなまし後に達成された全体的又はほぼ全体的な特性の回復は、打ち
抜き後の損傷端部において、構造が全体的又はほぼ全体的に再結晶したこと(すなわち、
図1Bにおける構造#5から構造#4への構造変化)を示唆している。例えば、損傷端部におけ
る再結晶のレベルは、焼きなまし温度が650℃、Tmまでの範囲である時、90%以上のレベル
であると考えられる。実施例8に記載され、図46に示されるように、より低い焼きなまし
温度(例えば、650℃未満の温度)は、全体的再結晶をもたらすことはなく、部分的回復に
つながる(すなわち、転位密度の減少)。
【０１４０】
　合金1における、異なる温度での打ち抜き及び焼きなましの結果としてのせん断端部で
の微細構造変化を、SEMにより調べた。図48に示されるように、横断面試料を、せん断端
部付近で打ち抜きのままの状態で、かつ650℃～700℃での焼きなまし後に、ASTM E8打ち
抜き引張り被験体から切断した。
【０１４１】
　SEM研究用に、横断面試料を低砥粒を有するSiC紙やすり上で研削し、次にダイアモンド
メディアペーストを用いて1μmに至るまで次第に研磨した。0.02μm砥粒のSiO2溶液を用
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微鏡を使用してSEMにより調べた。
【０１４２】
　図49は、打ち抜きのままの状態の端部における微細構造の後方散乱SEM画像を示す。微
細構造が、せん断影響域から離れた領域にある再結晶した微細構造と対照的に、せん断影
響域(すなわち、端部に近接した白いコントラストの三角形)で変形かつ変態していること
が分かる。引張り変形と同様に、打ち抜きにより起きたせん断影響域における変形は、ナ
ノ相微細化及び強化機構を通して、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)を生み
出す。しかしながら、焼きなましは、焼きなまし中のせん断影響域における微細構造変化
と関連する、打ち抜きASTM E8被験体の引張り特性を回復する。図50は、650℃で10分間の
焼きなましを行った試料の微細構造を示す。打ち抜きのままの試料と比較して、せん断影
響域はコントラストがほとんどない状態で小さくなっており、せん断影響域における微細
構造が、試料の中心の微細構造に向かって徐々に発達していることを示唆している。高倍
率SEM画像は、いくらかの非常に小さい結晶粒が核となるが、せん断影響域にわたり再結
晶は大きくは起きないことを示している。再結晶は、大部分の転位が消滅した状態で、初
期段階にあることが考えられる。構造は完全には再結晶していないけれども、引張り特性
は実質的に回復している(Table 32(表32)及び図47a)。700℃で10分間の焼きなましは、せ
ん断影響域の全体的な再結晶へとつながる。図51に示されるように、せん断影響域におけ
るコントラストは、かなり減少している。高倍率画像は、明瞭な結晶粒界を有する等軸結
晶粒がせん断影響域に形成され、全体的な再結晶を表していることを示す。粒度は、試料
の中心における粒度より小さい。中心における結晶粒は、850℃で10分間の焼きなまし後
で、被験体の打ち抜き前の再結晶から得られることに留意されたい。Table 32(表32)及び
図47aに示されるように、せん断影響域が全体的に再結晶した状態で、引張り特性は、完
全に回復している。
【０１４３】
　引張り被験体の打ち抜きは、材料の引張り特性を低下させる端部損傷をもたらす。本明
細書の板合金の、打ち抜き中の塑性変形は、低減した延性を伴い微細化高強度ナノモーダ
ル構造(構造#5、図1B)への構造変態へとつながり、端部の早期亀裂へとつながる。本実施
例は、この端部損傷は、広範囲の産業用温度にわたる異なる焼きなましにより、部分的/
全体的に回復可能であることを実証している。
【０１４４】
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【０１４５】
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【表３３Ｂ】

【０１４６】
(実施例10)
打ち抜き端部特性の可逆性に対する打ち抜き速度の効果
　50mm厚さを有するスラブを、Table 34(表34)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延
、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ
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損傷回復を打ち抜き速度の関数として実証した。
【０１４７】
　ASTM E8幾何学形状の引張り被験体を、28mm/秒、114mm/秒、及び228mm/秒の3種の異な
る速度で打ち抜きにより調製した。同一の材料からのワイヤEDM切断被験体を、参照用に
使用した。次に、選択された合金からの打ち抜き引張り被験体の一部に、10分間850℃で
回復焼きなましを行い、続いて空冷した。引張り特性を、Instron 5984機械的試験用フレ
ームで、Instron社のBluehill制御ソフトウェアを使用して測定した。全試験を、室温で
、下部をつかみ具で固定し、上部をつかみ具に取り付けて、上方に0.012mm/秒の速度で移
動させて実行した。歪みデータを、Instron社の先進ビデオ伸び計を使用して収集した。
引張り試験結果をTable 34(表34)に列記し、選択された合金に関して、引張り特性を打ち
抜き速度の関数として図52に示す。引張り特性は、打ち抜き試料において、ワイヤEDM切
断の引張り特性と比較してかなり低下することが分かる。28mm/秒から228mm/秒への打ち
抜き速度の増加は、3種の選択された合金全ての特性の上昇へとつながる。穴又はせん断
端部の打ち抜き中の局在発熱は、打ち抜き速度の増加に伴い増加することが知られており
、高速での打ち抜き被験体における端部損傷回復の一要因であり得る。熱のみでは端部損
傷回復を起こさないが、発生した熱への材料応答により可能となることに留意されたい。
本出願のTable 2(表2)に含まれる合金に関する応答における、市販の鋼試料に対するこの
違いは、実施例15及び実施例17で明確に例証される。
【０１４８】
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【０１４９】
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【表３４Ｂ】

【０１５０】
　本実施例は、打ち抜き速度は、本明細書の鋼合金において、得られる引張り特性に対し
てかなりの効果を及ぼし得ることを実証している。打ち抜き中の局在発熱は、端部付近の
構造回復における一要因であり、特性改善へとつながり得る。
【０１５１】
(実施例11)
穴打ち抜き及び穴広げ中の端部構造変態
　50mm厚さを有するスラブを、合金1から実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、
熱間圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの
最終厚さ及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する得られた板を、穴広げ率(HER)
試験用に使用した。
【０１５２】
　89×89mmの大きさを有する試験用の被験体を、板からワイヤEDM切断した。10mm直径を
有する穴を、2種の方法を利用することにより被験体の中央に切断した:打ち抜き及び端部
ミリングを用いるドリル加工。穴打ち抜きを、Instron Model 5985 Universal Testing S
ystemで、0.25mm/秒の固定速度を使用して16%のクリアランスを用いて行った。穴広げ率(
HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐パンチをゆっ
くり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パンチに焦点を合
わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。亀裂が被験体厚さを
通して拡大しているのが観察されるまで、円錐パンチを連続的に引き上げた。この時点で
試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径の百分率として計算し
た。
【０１５３】
　HER試験の結果を図53に示し、穴を打ち抜きにより調製した場合の試料に関して、ミリ
ング加工と比較して、かなり低値を実証している:それぞれ、5.1%HER対73.6%HER。SEM解
析及び微小硬度測定用に、図54に示されるように両方の試験試料から試料を切断した。
【０１５４】
　微小硬度を、合金1に関して穴広げプロセスの全ての適切な段階で測定した。微小硬度
測定を、焼きなましされ(打ち抜き及びHER試験の前)、打ち抜きのままで、かつHER試験の
状態において、板試料の横断面に沿って行った。参照用に、合金1からの冷間圧延板にお
いても微小硬度を測定した。測定プロファイルは、試料端部から80マイクロメートルの距
離で開始し、このような測定を10回行うまで、120マイクロメートル毎に更に測定を行っ
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た。この時点後、全試料の長さの少なくとも5mmを測定するまで、500マイクロメートル毎
に更に測定を行った。HER試験試料における微小硬度測定位置の略図を図55に示す。微小
硬度測定後の打ち抜き及びHER試験試料のSEM画像を図56に示す。
【０１５５】
　図57に示されるように、打ち抜きプロセスは、打ち抜き端部のすぐ付近の全体的に変態
した40%冷間圧延材料において観察された硬度手法により立証されたように、打ち抜き端
部に最も近い材料が全体的又はほぼ全体的のいずれかに変態した状態で、打ち抜き端部に
すぐ近接しているおよそ500マイクロメートルの変態域を生み出す。各試料に関する微小
硬度プロファイルを、図58に示す。図から分かるように、ミリング加工の場合は、微小硬
度は穴端部に向かって徐々に増加し、一方、打ち抜き穴の場合は、微小硬度増加は穴端部
に近接した非常に狭い領域で観察された。図58に示されるように、両方の場合においてTE
M試料を同じ距離で切断した。
【０１５６】
　TEM被験体を調製するために、HER試験試料を最初にワイヤEDMにより分割し、穴端部分
を有する試験片を低砥粒のパッドを用いて研削により薄化した。それぞれ9μm、3μm及び
1μmのダイアモンド懸濁溶液を用いた研磨により、約60μm厚さまでの更なる薄化を行う
。直径3mmの円板を穴の端部付近で箔から打ち抜き、ツインジェット式研磨機を使用して
電解研磨で最終研磨を完了した。使用した化学溶液は、メタノールベースに混合した30%
硝酸であった。TEM観察には不十分な薄さ領域の場合は、TEM被験体をGatan社の精密イオ
ン研磨システム(PIPS)を使用してイオンミリングしてもよい。イオンミリングは、通例、
4.5keVで行われ、傾斜角は、4°から2°へと低減され、薄領域を拡大する。TEM研究を、J
EOL 2100高分解能顕微鏡を使用し、200kVで操作して行った。TEM研究の位置は円板の中心
であるため、観察された微細構造は、穴端部から約1.5mmくらいである。
【０１５７】
　再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を表している、試験前の合金1板の最初の微細構造
を図59に示す。図60aは、打ち抜き穴を有するHER試験試料の、試験後(HER=5.1%)の、穴端
部から1.5mmの位置の異なる領域における微細構造のTEM顕微鏡写真を示す。主に再結晶し
た微細構造が、部分的に変態した「ポケット」を有する小領域を伴い(図60b)、試料中に
残留している(図60a)ことが見出され、HER試験において、試料の制限された体積(約1500
μm深さ)が変形に関与したことを表している。図61に示されるように、ミリング加工穴(H
ER=73.6%)を有するHER試料では、多量の変態した「ポケット」及び高密度の転位(108～10
10mm-2)により示されるように、試料中に多量の変形がある。
【０１５８】
　打ち抜き穴を有する試料中の劣ったHER性能の原因となる理由のより詳細を解析するた
めに、集束イオンビーム(FIB)技術を利用して、TEM被験体を打ち抜き穴の正に端部で作製
した。図62に示されるように、TEM被験体を端部から約10μmにおいて切断した。FIBによ
りTEM被験体を調製するために、切断される被験体を保護するために、白金薄層を領域上
に積層した。次に、くさび型の被験体を切抜き、タングステン針により引き上げた。更に
イオンミリングを実施して、被験体を薄化した。最後に、薄化した被験体を移動させ、TE
M観察用に銅グリッドに溶接した。図63は、打ち抜き穴端部から約10マイクロメートルの
距離における合金1板の微細構造を示し、これは打ち抜き前の合金1板の微細構造と比較し
て、かなりの微細化及び変態を受けている。打ち抜きが穴端部に重度の変形を起こし、そ
の結果、打ち抜き穴端部に近接した領域にナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)が起こり
、微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)の形成へとつながったことが示唆される
。微細化高強度ナノモーダル構造は、Table 1(表1)の再結晶モーダル構造と比較して相対
的に低い延性を有し、端部における早期亀裂及び低HER値をもたらす。本実施例は、Table
 2(表2)の合金は、確認されたナノ相微細化及び強化(機構#4、図1B)を通して、再結晶モ
ーダル構造(構造#4、図1B)から微細化高強度ナノモーダル構造(構造#5、図1B)へと変態す
る独自の能力を呈することを実証している。打ち抜きで穴端部での変形に起因して起きる
構造変態は、冷間圧延変形中に起きる変態及び引張り試験変形中に観察される変態と本来
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【０１５９】
(実施例12)
焼きなましを伴う及び伴わない、HER試験結果
　50mm厚さを有するスラブを、Table 35(表35)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延
、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ
及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する得られた板を、穴広げ率(HER)試験用に
使用した。
【０１６０】
　89×89mmの試験体を、より大きい分割片からの板からワイヤEDM切断した。10mm直径の
穴を、被験体の中心に、Instron Model 5985 Universal Testing Systemで、0.25mm/秒の
固定速度を使用して16%の打ち抜きクリアランスを用いて打ち抜きにより作製した。打ち
抜き穴を伴い調製した被験体の半分を、HER試験前に、個々にステンレス鋼箔で包み850℃
で10分間焼きなましを行った。穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方
向外向きに均一に広げる円錐パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像
カメラシステムを、円錐パンチに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠
を探すため監視した。円錐パンチを、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが
観察されるまで、連続的に引き上げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始
前に測定された最初の穴直径の百分率として計算した。
【０１６１】
　焼きなましを伴う及び伴わない、穴打ち抜き後の被験体に関する穴広げ率測定の結果を
Table 35(表35)に示す。それぞれ合金1、合金9、合金12、合金13、及び合金17に関して、
図64、図65、図66、図67及び図68に示されるように、焼きなましを伴う打ち抜き穴を用い
て測定された穴広げ率は、焼きなましを伴わない打ち抜き穴における穴広げ率より一般に
大きい。したがって、確認された本明細書の合金に関して、焼きなましを伴う穴広げ率増
加は、実績HERにおける約25%～90%の増加へとつながる。
【０１６２】
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【表３５Ａ】

【０１６３】
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【表３５Ｂ】

【０１６４】
　本実施例は、HER試験中に実証された端部形成能は、Table 2(表2)に列記した合金にお
ける独自の機構の結果として、打ち抜き操作中の端部損傷に起因する劣った結果を生じ得
ることを実証している。Table 6(表6)からTable 10(表10)に示されるように、全体的に加
工した後の合金は、非常に高い歪み硬化及びネッキングに対する抵抗力と一体となり、障
害の近くまで、非常に高い引張り延性を呈する。したがって、材料は、かなりの程度まで
壊滅的障害に抵抗するが、打ち抜き中に、人工的な壊滅的障害が、打ち抜き端部付近で発
生させられる。確認された機構の独自の可逆性に起因して、ナノ相微細化及び強化(機構#
3、図1A)並びに構造変態の結果としてのこの有害な端部損傷は、焼きなましにより逆進し
得て、高HER結果をもたらす。したがって、打ち抜き穴の場合は、続く焼きなましを伴い
高穴広げ率値を得ることができ、引張り特性とそれに関連するバルク形成能との例外的な
組み合わせを保持している。
【０１６５】
　加えて、構造#4(再結晶モーダル構造)の形態にあるような合金を提供する加工経路を経
た本明細書の合金は、せん断端部を含めて、せん断により形成された穴に関して第1の穴
広げ率(HER1)を示し、かつ加熱時に該合金は第2の穴広げ率(HER2)を有し、HER2>HER1であ
ることを理解されたい。
【０１６６】
　より詳細には、構造#4(再結晶モーダル構造)の形態にあるような合金を提供する加工経
路を経た本明細書の合金は、形成のために主としてせん断に依存しない穴に関して第1の



(82) JP 2018-517839 A 2018.7.5

10

20

穴広げ率(HER1)を示し、この値自体は30～130%の範囲になり得ることも理解されたい。し
かしながら、同一の合金が、せん断により形成された穴を含むと、第2の穴広げ率が観察
され(HER2)、HER2=(0.01～0.30)(HER1)である。しかしながら、次に合金に本明細書の加
熱処理が施される場合は、HER2が、HER3=(0.60～1.0)HER1まで回復することが観察される
。
【０１６７】
(実施例13)
合金特性に対する端部状態効果
　50mm厚さを有するスラブを、合金1から、Table 2(表2)に提供した原子比率に基づいて
実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延、冷間圧延及び850℃で10分間の
焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ及び再結晶モーダル構造(構造#4
、図1B)を有する合金1から得られた板を使用して、端部状態が合金1の引張り特性及び穴
広げ特性に対して及ぼす効果を実証した。
【０１６８】
　ASTM E8幾何学形状の引張り被験体を、2種の方法を使用して作製した:打ち抜き及びワ
イヤEDM切断。打ち抜き引張り被験体を、市販のプレスを使用して作製した。打ち抜き引
張り被験体の小集団に、850℃で10分間の加熱処理を行い、打ち抜き次に焼きなましを行
った端部状態を有する試料を作製した。
【０１６９】
　ASTM E8被験体の引張り特性を、Instron 5984機械的試験用フレームで、Instron社のBl
uehill制御ソフトウェアを使用して測定した。全試験を、室温で、下部をつかみ具で固定
し、上部をつかみ具に取り付けて、最初の0.5%伸びの間は0.025mm/秒の速度で、その時点
後は0.125mm/秒の速度で、上方に移動させて実行した。歪みデータを、Instron社の先進
ビデオ伸び計を使用して収集した。打ち抜き、EDM切断、及び打ち抜き次に焼きなましを
行った端部状態を有する合金1の引張り特性をTable 36(表36)に示す。異なる端部状態を
有する合金1の引張り特性を図69に示す。
【０１７０】
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【０１７１】
　89×89mmの大きさを有する穴広げ率試験用の被験体を、板からワイヤEDM切断した。10m
m直径を有する穴を、2種の方法により調製した:打ち抜き及びワイヤEDMによる切断。10mm
直径を有する打ち抜き穴を、Instron 5985 Universal Testing Systemで、16%の打ち抜き
クリアランスを用いて、かつ平面打ち抜きプロファイル幾何学形状を使用して、0.25mm/
秒で打ち抜きを行うことにより作製した。穴広げ率試験用の打ち抜き試料の小集団に、打
ち抜き後に850℃で10分間の加熱処理を用いて焼きなましを行った。
【０１７２】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。円錐パ
ンチを、亀裂が被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引き上げ
た。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径の百分
率として計算した。
【０１７３】
　穴広げ率試験の結果をTable 37(表37)に示す。各端部状態に関する平均穴広げ率値も示
す。各端部状態に関する平均穴広げ率を図70にプロットする。EDM切断及び打ち抜き次に
焼きなましを行った端部状態を有する試料に関して、端部形成能(すなわち、HER応答)が
優れているのに対して、打ち抜き端部状態にある穴を有する試料は、かなり低い端部形成
能を有することが分かる。
【０１７４】
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【表３７】

【０１７５】
　本実施例は、合金1の端部状態は、引張り特性及び端部形成能(すなわち、HER応答)に対
して明瞭な効果を及ぼすことを実証している。打ち抜き端部状態を伴い試験を行った引張
り試料は、ワイヤEDM切断及び打ち抜きとそれに続く焼きなまし後の両方と比較すると、
低下した特性を有する。EDM切断及び打ち抜き次に焼きなましを行った端部状態は、それ
ぞれ82.43%及び93.10%の穴広げ率を有するのに対して、打ち抜き端部状態を有する試料は
、平均して3.20%の穴広げ率を有する。端部状態の比較は、端部作製(すなわち、打ち抜き
を介する)に関連する損傷は、本明細書の合金の端部形成能に対して少なからぬ効果を及
ぼすことも実証している。
【０１７６】
(実施例14)
穴打ち抜き速度の関数としてのHER結果
　50mm厚さを有するスラブを、Table 38(表38)に列記した選択された合金からTable 2(表
2)に提供した原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延
、冷間圧延及び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ
及び再結晶モーダル構造(構造#4、図1B)を有する各合金から得られた板を使用して、穴打
ち抜き速度のHER結果に対する効果を実証した。
【０１７７】
　89×89mmの大きさを有する試験用の被験体を、板からワイヤEDM切断した。10mm直径を
有する穴を、異なる速度で2種の異なる機械で打ち抜くが、被験体の全てを、16%の打ち抜
きクリアランスを用いて、かつ同一の打ち抜きプロファイル幾何学形状を用いて打ち抜い
た。低速度打ち抜き穴(0.25mm/秒、8mm/秒)を、Instron 5985 Universal Testing System
を使用して打ち抜き、高速度打ち抜き穴(28mm/秒、114mm/秒、228mm/秒)を、市販の打ち
抜きプレスで打ち抜いた。全ての穴を、平面打ち抜き幾何学形状を使用して打ち抜いた。
【０１７８】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
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チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。円錐パ
ンチを、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引
き上げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径
の百分率として計算した。
【０１７９】
　穴広げ率の試験値をTable 37(表37)に示す。平均穴広げ値を、各速度及び16%の打ち抜
きクリアランスで試験を行った合金に関して示す。打ち抜き速度の関数としての平均穴広
げ率を、それぞれ合金1、合金9、及び合金12に関して、図71、図72及び図73に示す。穴広
げ率の増加により実証されるように、打ち抜き速度が増加するにつれて、試験を行った全
ての合金は、明確な端部形成能応答を有することが分かる。この増加の理由は、以下の効
果に関連すると考えられる。より高い打ち抜き速度により、せん断端部で生み出される熱
量が増加することが予期され、局在する温度スパイクが焼きなまし効果(すなわち、in-si
tu焼きなまし)をもたらし得る。或いは、打ち抜き速度の増加により、再結晶モーダル構
造(すなわち、図1Bにおける構造#4)から微細化高強度ナノモーダル構造(すなわち、図1B
における構造#5)へ変態する材料量の低減があり得る。同時に、微細化高強度ナノモーダ
ル構造(すなわち、図1Bにおける構造#5)の量が、局在した再結晶(すなわち、図1Bにおけ
る機構#3)を可能にする温度スパイクに起因して低減し得る。
【０１８０】
【表３８Ａ】
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【表３８Ｂ】

【０１８２】
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【表３８Ｃ】

【０１８３】
　本実施例は、穴広げにより測定されるように、端部形成能の打ち抜き速度への依存を実
証している。打ち抜き速度が増加するにつれて、試験を行った合金に関して、穴広げ率は
一般に増加する。打ち抜き速度の増加に伴い、端部の性質が変化し、その結果、端部形成
能(すなわち、HER応答)の改善が達成される。測定された打ち抜き速度より速い打ち抜き
速度では、端部形成能は、より高い穴広げ率値にさえ向かって改善され続けることが予期
される。
【０１８４】
(実施例15)
穴打ち抜き速度の関数としてのDP980におけるHER
　商業的に製造され加工された二相980鋼を購入し、穴広げ率試験を実施した。全ての被
験体を、現状のままの(商業的に加工された)状態で試験を行った。
【０１８５】
　89×89mmの大きさを有する試験用の被験体を、板からワイヤEDM切断した。10mm直径を
有する穴を、市販の打ち抜きプレスを使用して、異なる速度で2種の異なる機械で打ち抜
くが、被験体の全てを、16%の打ち抜きクリアランスを用いて、かつ同一の打ち抜きプロ
ファイル幾何学形状を用いて打ち抜いた。低速度打ち抜き穴(0.25mm/秒)を、Instron 598
5 Universal Testing Systemを使用して打ち抜き、高速度打ち抜き穴(28mm/秒、114mm/秒
、228mm/秒)を、市販の打ち抜きプレスで打ち抜いた。全ての穴を、平面打ち抜き幾何学
形状を使用して打ち抜いた。
【０１８６】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
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チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。円錐パ
ンチを、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引
き上げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径
の百分率として計算した。
【０１８７】
　穴広げ試験に関する値をTable 39(表39)に示す。各打ち抜き速度に関する平均穴広げ値
もまた、16%の打ち抜きクリアランスでの市販の二相980材料に関して示す。図74において
、市販の二相980鋼に関して、平均穴広げ値を打ち抜き速度の関数としてプロットする。
【０１８８】
【表３９】

【０１８９】
　本実施例は、二相980鋼において、打ち抜き速度に基づいた端部性能効果は測定されな
いことを実証している。二相980鋼に対して測定された全ての打ち抜き速度に関して、端
部性能(すなわち、HER応答)は、一貫して21%±3%の範囲内であり、例えば図1a及び図1bに
おけるような、本出願に存在する独自の構造及び機構が存在しないため、予期されるよう
に、従来のAHSSにおける端部性能は、打ち抜き速度により改善されないことを表している
。
【０１９０】
(実施例16)
打ち抜き設計の関数としてのHER結果
　50mm厚さを有するスラブを、合金1、合金9、及び合金12から、Table 2(表2)に提供した
原子比率に基づいて実験的に鋳造し、本明細書に記載したように、熱間圧延、冷間圧延及
び850℃で10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。1.2mmの最終厚さ及び再結晶モ
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HER結果に対する効果を実証した。
【０１９１】
　89×89mmの試験体を、より大きい分割片からワイヤEDM切断した。10mm直径の穴を、被
験体の中心に、3種の異なる速度、28mm/秒、114mm/秒、及び228mm/秒で、16%の打ち抜き
クリアランスで、かつ市販の打ち抜きプレスを使用して、4種の打ち抜きプロファイル幾
何学形状を用いて打ち抜いた。使用されるこれらの打ち抜き幾何学形状は、平面、6°テ
ーパー状、7°円錐体、及び円錐平底であった。6°テーパー状、7°円錐体、及び円錐平
底の打ち抜き幾何学形状の略図を図75に示す。
【０１９２】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。円錐パ
ンチを、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引
き上げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径
の百分率として計算した。
【０１９３】
　穴広げ率データは、それぞれ、合金1、合金9、及び合金12に関して、4種の打ち抜き幾
何学形状で、かつ2種の異なる打ち抜き速度で、Table 40(表40)、Table 41(表41)、及びT
able 42(表42)に含まれる。合金1、合金9、及び合金12に関する平均穴広げ値を、それぞ
れ、図76、図77及び図78に示す。試験を行った全ての合金に関して、7°円錐体打ち抜き
幾何学形状が、全ての他の打ち抜き幾何学形状と比較して、最大穴広げ率又は最大穴広げ
率に匹敵する値をもたらした。打ち抜き速度の増加はまた、全ての打ち抜き幾何学形状に
関して、端部形成能(すなわち、HER応答)を改善することも示される。異なる打ち抜き幾
何学形状を伴い増加した打ち抜き速度で、本明細書の合金は、端部において機構#3及びい
くらかの量の構造#4の形成を誘発しているような高い打ち抜き相対速度で局在した加熱が
あり得ると考えられるため、いくらかの量の再結晶(機構#3)を経ることが可能であり得る
。
【０１９４】
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【０１９５】
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【表４０Ｂ】

【０１９６】
【表４１Ａ】

【０１９７】



(92) JP 2018-517839 A 2018.7.5

10

20

30

【表４１Ｂ】

【０１９８】
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【０１９９】
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【表４２Ｂ】

【０２００】
　本実施例は、試験を行った全ての合金に関して、端部形成能に対する打ち抜き幾何学形
状の効果があることを実証している。試験を行った全ての合金に関して、円錐打ち抜き形
状は最大穴広げ率をもたらし、それにより、打ち抜き幾何学形状を平面打ち抜きから円錐
打ち抜き形状に変更することが、打ち抜き端部に起因する材料内の損傷を低減し、かつ端
部形成能を改善することを実証している。7°円錐打ち抜き幾何学形状は、試験を行った
合金の大多数にわたりわずかに低い穴広げ率を生み出す円錐平底幾何学形状を有する平面
打ち抜き幾何学形状と比較すると、最大端部形成能の総体的な増加をもたらした。合金1
に関して、打ち抜き幾何学形状の効果は、打ち抜き速度の増加に伴い少なくなり、試験を
行った3種の幾何学形状が穴広げ率により測定してほぼ等しい端部形成能をもたらす(図79
)。打ち抜き幾何学形状は、打ち抜き速度の増加と一体となり、材料の端部内の打ち抜き
からの残留損傷を大きく低減し、それにより端部形成能を改善していることを実証した。
より高い打ち抜き速度により、せん断端部で生み出される熱量が増加することが予期され
、局在する温度スパイクが焼きなまし効果(すなわち、in-situ焼きなまし)をもたらし得
る。或いは、打ち抜き速度の増加に伴い、再結晶モーダル構造(すなわち、図1Bにおける
構造#4)から微細化高強度ナノモーダル構造(すなわち、図1Bにおける構造#5)へ変態する
材料量の低減があり得る。同時に、微細化高強度ナノモーダル構造(すなわち、図1Bにお
ける構造#5)の量が、局在した再結晶(すなわち、図1Bにおける構造#3)を可能にする温度
スパイクに起因して低減し得る。
【０２０１】
(実施例17)
穴打ち抜き速度の関数としての市販の鋼グレードにおけるHER
　穴広げ率試験を、市販の鋼グレード780、980及び1180に関して実施した。全ての被験体
を、現状のまま(商業的に加工された)板の状態で試験を行った。
【０２０２】
　89×89mmの大きさを有する試験用の被験体を、各グレードの板からワイヤEDM切断した
。10mm直径を有する穴を、市販の打ち抜きプレスを使用して、異なる速度で2種の異なる
機械で、かつ同一の打ち抜きプロファイル幾何学形状を用いて打ち抜いた。低速度打ち抜
き穴(0.25mm/秒)を、Instron 5985 Universal Testing Systemを使用して12%のクリアラ
ンスで打ち抜き、高速度打ち抜き穴(28mm/秒、114mm/秒、228mm/秒)を、市販の打ち抜き
プレスで16%のクリアランスで打ち抜いた。全ての穴を、平面打ち抜き幾何学形状を使用
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【０２０３】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。パンチ
を、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引き上
げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径の百
分率として計算した。
【０２０４】
　穴広げ試験からの結果を、Table 43(表43)からTable 45(表45)に示し、かつ図80に表す
。これらから分かるように、穴広げ率は、打ち抜き速度の増加に伴い、試験を行った全て
のグレードにおいて改善を示さない。
【０２０５】
【表４３】

【０２０６】
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【０２０７】
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【表４５】

【０２０８】
　本実施例は、試験を行った市販の鋼グレードにおいて、穴打ち抜き速度に基づいた端部
性能効果は測定されないことを実証しており、例えば図1a及び図1bにおけるような、本出
願に存在する独自の構造及び機構が存在しないため、予期されるように、従来のAHSSにお
ける端部性能は、打ち抜き速度により効果を受けないか、又は改善されないことを表して
いる。
【０２０９】
(実施例18)
不均一伸びと穴広げ率との関係
　既存の鋼材料は、測定された穴広げ率と材料の不均一伸びとの強い相関関係を呈するこ
とが示されてきた。材料の不均一伸びは、引張り試験中の試料の全伸びと、典型的には、
引張り試験中の最大引張り強度における均一伸びとの間の差と定義される。単軸引張り試
験及び穴広げ率試験を、既存の材料の相関関係との比較のために、合金1及び合金9に関し
て、およそ1.2mm厚さで板材料について完了した。
【０２１０】
　50mm厚さを有するスラブを、Table 2(表2)に提供した原子比率に基づいて合金1及び合
金9を実験的に鋳造し、本出願の本文に記載したように、熱間圧延、冷間圧延及び850℃で
10分間の焼きなましによる実験的加工を行った。
【０２１１】
　ASTM E8幾何学形状の引張り被験体をワイヤEDMにより調製した。全ての試料の試験を、
本文書の本文に記載した標準試験手順に従って行った。各合金に関して均一伸び及び全伸
びの平均を使用して、不均一伸びを計算した。合金1及び合金9に関する平均均一伸び、平
均全伸び、及び計算された不均一伸びをTable 46(表46)に提供する。
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【０２１２】
　89×89mmの大きさを有する穴広げ率試験用の被験体を、合金1及び合金9の板からワイヤ
EDM切断した。10mm直径の穴を、0.25mm/秒で、Instron 5985 Universal Testing System
で、12%のクリアランスで打ち抜いた。全ての穴を、平面打ち抜き幾何学形状を使用して
打ち抜いた。これらの試験パラメーターを、穴広げ率試験用に産業及び学問的な専門家に
より一般に使用されるように選択した。
【０２１３】
　穴広げ率(HER)試験を、SP-225水圧プレスで、穴を半径方向外向きに均一に広げる円錐
パンチをゆっくり引き上げる構成で実施した。デジタル画像カメラシステムを、円錐パン
チに焦点を合わせ、穴端部を、亀裂形成及び亀裂拡大の証拠を探すため監視した。パンチ
を、亀裂が全体的被験体厚さを通して拡大しているのが観察されるまで、連続的に引き上
げた。この時点で試験を停止し、穴広げ率を、試験開始前に測定された最初の穴直径の百
分率として計算した。合金1及び合金9に関して、測定された穴広げ率値をTable 46(表46)
に提供する。
【０２１４】
【表４６】

【０２１５】
　[Paul S.K.,J Mater Eng Perform 2014; 23:3610.]からの商業用参照データを、比較の
ためにTable 47(表47)に示す。商業用データに関して、S.K.Paulの予測では、材料の穴広
げ率は、不均一伸びの7.5倍に比例すると述べられている(式1を参照されたい)。
HER=7.5(εpul)　　　　式1
【０２１６】
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【表４７】

【０２１７】
　市販の合金データ及びS.K.Paulの予測した相関関係を用いて、合金1及び合金9の不均一
伸び及び穴広げ率を図81にプロットする。合金1及び合金9に関するデータは、予測された
相関線に従わないことに留意されたい。
【０２１８】
　本実施例は、本明細書の鋼合金に関して、不均一伸びと穴広げ率との間の相関関係は、
市販の鋼グレードに関する相関関係に従わないことを実証している。合金1及び合金9に関
して、測定された穴広げ率は、既存の市販の鋼グレードに関する相関関係に基づいた予測
値よりかなり小さく、例えば図1a及び図1bに示されるように、本明細書の鋼合金には独自
の構造及び機構の効果が存在することを表している。
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