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1 緒言

鉄鋼材料の熱処理過程における相変態や析出, 再結晶で
形成される, 多種多様な微視組織形態は材料の機械的特
性に大きく影響を与える. したがって, 鉄鋼材料の更なる
高機能化のためには, 不均質な微視組織形態が巨視的な
力学挙動に及ぼす影響を明らかにすることが重要であり,
材料の微視組織過程と力学特性評価を一貫して実施可能
な材質予測シミュレーション法の構築が必要である. こ
れに対し近年, 材料内部の微視組織形成過程の数値シミュ
レーション手法として, Phase-field法が提案され, 様々な
組織形成を解析可能であることが報告されている (1). ま
た, 微視組織が巨視的な力学挙動に及ぼす影響を考慮した
力学特性評価手法に関しては, 均質化法に基づく有限要素
解析が注目されている (2).
そこで本研究では, 代表的な鉄鋼材料である Fe-C合金

の γ → α変態によるWidmanstättenフェライト (αw)形
成過程を Phase-field法によってシミュレートし, 得られ
た組織形態を代表体積要素とする均質化法に基づく有限
要素解析を行うことにより, Fe-C合金の微視組織形成過
程と巨視的な力学特性を一貫して解析可能な材質予測シ
ミュレーション法を構築する.

2 Phase-field法 (3)

Fe-C合金の全自由エネルギーを,化学的自由エネルギー
と界面が存在することにより生じる過剰な自由エネルギー
の和として定義し, 次式に表す Gibbsの自由エネルギー
汎関数を用いる.

G =
∫ [

g(φ, uc, T ) +
ε(θ)2

2
|∇φ|2

]
dV (1)

ここで, φは α相において φ = 1, γ 相において φ = 0の
値をとる phase field, T は絶対温度, uc は Fe原子が形成
する副格子を占有する炭素原子のモル分率 (以下, 炭素濃
度) である. 式 (1)の右辺第 1項 g(φ, yc, T )は, Fe-C合金
の化学的自由エネルギー密度であり, 次式で表される.

g(φ, uc, T ) = p(φ)gα(yc, T )

+ (1 − p(φ))gγ(uc, T ) + Wq(φ) (2)

ここで, gα(uc, T )と gγ(uc, T )は, それぞれ α相と γ相単
相の自由エネルギー密度, p(φ)はエネルギー密度分布関
数, q(φ)はダブルウェルポテンシャルであり, そのポテン
シャル障壁の高さW は, 界面エネルギー σと界面幅 δに

関係付けられる.
また, ε(θ)は界面エネルギー σ と界面幅 δ に関連付け

られた界面異方性を表現するパラメータであり, 本研究
では強い界面異方性を表現できる次式の修正勾配エネル
ギー係数を用いる.

ε(θ) =


ε0 {1 + ξ cos k(θ − θ0)} ≡ ε̄(θ)
(for 2πi/k + θm ≤ θ − θ0 ≤ 2π(i + 1)/k + θm)

ε̄(θm+θ0)
cos θm

cos(θ − θ0)
(for 2πi/k − θm ≤ θ − θ0 ≤ 2πi/k + θm)

(3)
ここで, ξは異方性強度, kは異方性モード, θは界面の法
線方向と x軸がなす角度である.

Phase field φの時間発展方程式は Allen-Cahn方程式
から導出され, 式 (1)～(3)で表される Fe-C合金の全自由
エネルギーを代入すると次式のようになる.

∂φ

∂t
= Mφ

{
∇ · (ε2∇φ) − ∂g

∂φ

− ∂

∂x

(
ε
∂ε

∂θ

∂φ

∂y

)
+

∂

∂y

(
ε
∂ε

∂θ

∂φ

∂x

)}
(4)

ここで, Mφはα/γ界面の易動度M , W および ε0に関係付
けられる phase fieldの易動度でありMφ = M

√
2W/6ε0

と表される. 一方,炭素濃度 ucの時間発展方程式はCahn-
Hilliard方程式から導かれ, 式 (1)～(3)を代入すると次式
のように表される.
∂uc

∂t
= ∇·

{
L′(φ, uc, T )

(
∂2g

∂u2
c

∇uc +
∂2g

∂uc∂φ
∇φ

)}
(5)

ここで, L′ は炭素原子の拡散係数であり, Fe-C合金のモ
ル体積 vm, 空格子のモル分率 yv 炭素原子の易動度Mcお
よび温度に関係付けられ, L′(φ, yc, T ) = vmucyvMc で表
される. なお本研究では, 拡散係数が相の種類に依存して
界面領域で滑らかに変化すると仮定している.

3 均質化法

Phase-fieldシミュレーションで得られた微視組織を有
する, Fe-C合金の巨視的な力学特性を評価するために, 文
献 (4)で提案された 2変数漸近展開理論に基づく均質化
法を用いた弾塑性有限要素解析を行う. 本研究では Fe-C
合金の変形挙動が J2流れ理論から導出される弾塑性体の
構成式 (Prandtl-Reussの式)に従うものとし, Kirchhoff

応力の Jaumann速度
∇

Sij とひずみ速度 ε̇ij の関係式とし
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Fig. 1 Computational model and initial condisions

て次式を用いる (5).
∇

Sij=
(

De
ijkl −

2Gα

g
σ′

ijσ
′
kl

)
ε̇kl = Dp

ijklε̇kl (6)

ここで, De
ijkl は弾性係数テンソル, g はひずみ硬化を表

現するパラメータ, αは塑性判定を行う指標である. さら

に, Kichhoff応力の速度 Ṡij と Janmann速度
∇

Sij の関係

式 Ṡij =
∇

Sij −Fijklε̇klを用いると, 式 (6)は次のように表
すことができる (5).

Ṡij =
(
Dp

ijkl − Fijkl

)
ε̇kl = Lijklε̇kl (7)

式 (7)を仮想仕事の原理式に代入し, 可容変位速度 δv

および速度変位 vを, 微視領域と巨視領域の座標系 xi, yi

の 2変数関数として扱うことにより, 材料の巨視的な変形
挙動を記述する巨視的方程式 (8)と微視領域の変形挙動
を表現する微視的発展方程式 (9), (10)が導出される (4).∫

Ω

[
LH

ijklĖ
0
kl(v) − PH

ij + σH
ij + τH

ijkl

∂v0
k

∂xl

]
∂δvi

∂xj
dΩ

=
∫

St

ṖiδvidS +
∫

Ω

ρHĠiδvidΩ (8)

ε̇0
ij (x,y) = Ė0

ij(v) − 1
2

(
∂χkl

i

∂yj
+

∂χkl
j

∂yi

)
Ė0

kl(v)

+
1
2

(
∂φi

∂yj
+

∂φj

∂yi

)
(9)

Ṡ0
ij(x,y) = Lijklε̇

0
kl(x,y) (10)

ここで, 式 (8)中の上付き H の諸量は微視領域において
均質化された等価物性量であり, たとえば LH

ijklは均質化
剛性マトリクスを表す. また, Ė0

ij は巨視的ひずみ速度,
χkl

i および φi は特性変位関数と呼ばれる Y-priodicを満
足する関数である.
本研究では, 式 (8)∼(10)を有限要素法を用いて数値解

析することにより, Fe-C合金の微視領域および巨視領域
における力学挙動を評価する.

4 解析モデルと解析条件

図 1に, Phase-field法を用いてFe-C合金の γ → α変態
によるαw形成過程をシミュレートするための解析モデル
および解析条件を示す. 解析領域はDX×DY = 5×6µm
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Fig. 2 Growth of Widmanstätten ferrite plates for ini-
tial carbon concentrasion uc= 0.02 in austenite

の長方形領域とし, 正六角形状のオーステナイト粒界に
沿って形成された, 粒界 Allotriomorphフェライト (αG)
を想定して初期フェライト相を配置する. このとき, αw

の成長方向はオーステナイト相とKS関係を満たす 24通
りのバリアントが考えられるが, 本研究では左下と右上の
αG から αw が成長すると仮定している. また, 解析領域
左右端で周期境界条件とし, 変態温度は 1000K一定とし
ている. 各相の初期炭素濃度はフェライト相で平衡組成,
オーステナイト相で過飽和状態である. 数値シミュレー
ションでは支配方程式 (4), (5)を, 時間に関してはクラン
クニコルソン中央差分法, 空間に関してはアダプティブ有
限要素法を用いて離散化して数値解析する (6). なお, 界面
異方性に関する各パラメータは異方性モード数 k = 2, 界
面エネルギー σ = 1.0 J/m2, 異方性強度 ξ = 0.5である.

5 解析結果および考察

図 2(a)∼(f)に, オーステナイト相の初期炭素濃度 uc=
0.02における αw 形成過程の Phase-fieldシミュレーショ
ン結果を示す. 変態開始後初期には強い界面異方性によ
り, αG の初期界面上に鋭い先端形状を有する多数のチッ
プが形成される. これらのチップは変態が進行するにつ
れて, 隣り合うプレート同士との融合を繰り返しながら,
競合的に成長していることがわかる. 特に, 初期界面の凸
状箇所に形成されたチップが優先的に αw プレートへと
形態を変化させていることが分かる.
以上の Phase-fieldシミュレーションで得られた微視組
織を代表体積要素とする, 均質化法に基づく有限要素法に
よる力学特性評価については講演会当日に報告する.
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