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Extremely low-cycle fatigue tests were conducted on the Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si bidirectional-TRIP (B-TRIP) steel, up 
to an axial total strain amplitude of 10%. The fatigue life was about five times longer than that of SUS316 in the range of total 
strain amplitude of 4% or more. The improved fatigue life of the Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si was attributed to the reversible 
bidirectional γ↔ε transformation during fatigue deformation that might mitigate the fatigue damage. On the other hand, the 
fatigue life tended to decrease with increasing strain rate when the strain rate was varied from 0.1 to 2.5%/s with the total 
strain amplitude of 10%. The fractography revealed that the fracture surface varied significantly with strain rate. At low strain 
rates, the crystallographic fracture surface characterized by facets and secondary cracks were observed, whereas these features 
were not observed at high strain rates. EBSD measurements on the postmortem microstructure showed that frequent 
ε-martensite formation occurred at low strain rates, whereas martensitic transformation was suppressed at high strain rates. 
The change in the specimen surface temperature was evaluated in terms of the Gibbs free energy difference between 
γ-austenite and ε-martensite ΔGγ→ε, and the effect of strain rate on the extremely low-cycle fatigue was discussed from the 
viewpoint of the deformation mechanism as follows. At low strain rate, ΔGγ→ε ≲ 0 (negative close-to-zero ΔGγ→ε), the 
condition for B-TRIP to work effectively, is maintained over the entire life span. At high strain rate, the deformation 
mechanism changes to one in which γ-austenite is dominant due to the increase in ΔGγ→ε caused by self-heating; the fatigue 
damage mitigation mechanism by B-TRIP is less likely to occur at high strain rates, resulting in a reduction in life. 
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1  緒緒 言言

制振構造は制振ダンパーがエネルギー吸収部材として

機能することで建物本体の揺れの軽減と柱や梁等の主要

構造部材の損傷を最小化する構造である．制振ダンパー

には鋼材ダンパー，オイルダンパー，ゴムダンパー等の

種類がある．鋼材ダンパーは地震に際し弾塑性変形を生

じることで振動エネルギーを熱に変換し吸収する．鋼材

ダンパーはほかのダンパーに比べると安価である点，ま

た建物本体に剛性を付与できる点で長所を有する．一方，

前述した通り弾塑性変形を動作原理とすることから低サ

イクル疲労の発生は避けられず有限寿命設計を行う必要

がある．すなわち鋼材ダンパーの製品寿命は心材として

用いる鋼材の低サイクル疲労寿命により決定される．

東日本大震災以降も熊本地震や北海道胆振東部地震が

発生し，南海トラフ地震の発生が予測されるなど巨大地

震への対応は喫緊の課題である．巨大地震においては長

時間・長周期地震動への対策の重要性が近年特に指摘さ

れている．超高層ビルのように固有周期が長い建造物は

地震動の長周期成分と共振することで長時間の大揺れを

生じる恐れがある．しかし，鋼材ダンパーで長時間・長

周期地震動に対応することを考えた場合，従来材料では

疲労耐久性（低サイクル疲労寿命）に課題があった．

一般に低サイクル疲労寿命には材質の影響が表れにく

いことが指摘されている 1)．一方，筆者らは「変形可逆性」

に着目した合金設計を行うことで優れた低サイクル疲労

寿命を有する Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si を開発し制振ダンパ

ー用鋼材として実用化した 2)-5)．同鋼材の変形は初期組織

であるFCC構造の γ-オーステナイトとHCP構造である ε-
マルテンサイトとの間での可逆的双方向変態（γ↔ε変態）

により特徴づけられる 5)．優れた疲労寿命は双方向変態の

形態で現れる高い変形可逆性が疲労サイクルにおける疲

労損傷を緩和することによると考えている．
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現在までに同開発鋼材の実用化例である制振ダンパー

ではいわゆる極稀地震におけるL2地震動を想定した場合

に，全ひずみ振幅が 1%程度相当までの繰返し変形が生じ

ると想定している．一方，例えば接手部が疲労変形を受

ける場合には著しいひずみ集中の発生を考慮する必要が

あるほか，Ｕ型ダンパー6)やレンズダンパー7)といったダ

ンパー形状を採用する場合には大変形を繰返し生じるこ

とを前提とした設計が行われることがある．また，最近

では従来までの L2 地震動を超える極大地震における L3
地震動の考慮を求められるようになってきており，開発

鋼材の使用にあたりその健全性を十分保障するためには

極低サイクル疲労特性を把握する必要がある．

筆者らはこれまでに Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si について軸

方向に換算した全ひずみ振幅が 10%までの極低サイクル

疲労試験を実施した 8)．本研究では更に軸ひずみ方向換算

ひずみ振幅 10%における極低サイクル疲労寿命のひずみ

速度依存性を調査した．本報では Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
の極低サイクル疲労に及ぼすひずみ速度の影響を疲労破

面観察および疲労変形メカニズムの観点から報告する．

2 実実験験方方法法

供試材として Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si（wt%）を用いた．

熱処理後の組織は γ-オーステナイト単相であり，平均粒

径は 95 µm である．

疲労試験は径ひずみ制御により 50 kN 容量のサーボ式

油圧疲労試験機を用いて行った．制御波形は三角波とし

た．ひずみ比は-1 とし，径方向の全ひずみ振幅（εtd, a）を

2，3，4，5%，軸ひずみ速度は 0.5%/s とした．また試験

速度の影響を調査するために εtd, a = 5%において軸ひずみ

速度を 0.1%/s，0.5%/s，2.5%/s として試験を実施した．疲

労試験片はひずみ速度一定の試験については最小径部 6 
mm，ひずみ速度を変化させた試験については最小径部 8 
mm の砂時計型疲労試験片を用いた．ひずみは径ひずみ計

(直径変位計)を試験片の最小径部を挟み込むように取付

けて測定した．疲労負荷に伴う試験片径の変化を測定し，

変位信号をフィードバックすることで径ひずみ制御疲労

試験を実施した．また，試験中の試験片表面の温度を T
型熱電対で測定した．測定位置は試験片中央部付近とし

た．なお，以下では次式によって径ひずみ εtd を軸ひずみ

εtlに換算して記述する．

εtl, a = (σa / E)(1 - 2ν) + 2εpd, a (1)

ここで εtl, aは軸方向全ひずみ振幅，σaは応力振幅，Eは

ヤング率（189 GPa），νはポワソン比（0.27），εpd, aは径方

向塑性ひずみ振幅である．一般に全ひずみ振幅は弾性ひ

ずみ振幅と塑性ひずみ振幅の和として表示できるが，Eq. 
1 の右辺第一項は弾性ひずみ成分を示す．第二項は塑性ひ

ずみ成分を示し，径方向塑性ひずみ振幅 εpd,aはヒステリシ

スループのひずみ軸上の幅すなわち径方向塑性ひずみ幅

の 1/2 として計測した値である．以下特に断らない限りひ

ずみ振幅とひずみ速度は軸方向の値を指す．

疲労破面の観察には FE-SEM（ThermoFisher, Scios2）を

用いた．疲労破面の全体観察においては Thermo Scientific
MAPS ソフトウェアによる自動撮影を行った．

破面下部組織を解析するために精密切断機により破面

を荷重軸方向に平行に切断し縦断面を露出させた．切断

位置は概ね破壊起点を通る個所とした．この縦断面につ

いて#180–#1200 の耐水研磨紙により湿式研磨したのちに

9，3，1 µm のダイヤモンド研磨剤による中間研磨を施し，

コロイダルシリカを用いた仕上げ研磨を行い鏡面仕上げ

とした．縦断面の観察は FE-SEM（JEOL, JSM-7900F）を

用いて行った．また，同機に備え付けられた検出器（DVC5
型検出器，TSL）により EBSD 計測を行った．EBSD 解析

は OIM Analysis v8（EDAX）により行った．

3 実実験験結結果果

Fig. 1 にひずみ速度一定の試験（0.5%/s）において得た

全ひずみ振幅 εtl, aと疲労寿命 Nfの関係（ε-N曲線）を示す
8)．同図には本研究の結果（●）に併せてひずみ速度 0.4%/s
において軸ひずみ制御の疲労試験において得られた結果

（〇）3)および後述するひずみ速度を変化させて試験を行

った結果（◆）を示すとともに，比較対象として釜谷に

よる SUS316 の結果（△）9)を示した．Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
は一般鋼材（SUS316）に比べ優れた疲労寿命を有し，極

低サイクル疲労域においては 5 倍程度の長寿命を示した．

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は εtl, a = 10%においても

Nf = 28 であり繰返し大変形に対し良好な耐久性を有する

ことが示された．

Fig. 1 Relationship between the total strain amplitude and the fatigue

life.

Table 1 に全ひずみ振幅 εtl, a = 10%におけるひずみ速度

と疲労寿命の関係を示す．同表のとおり，ひずみ速度が

大きくなるにつれて疲労寿命が低下する傾向が見られた．

一方，Fig. 1 に示した SUS316 について同図にプロットさ

れる結果から外挿することで εtl, a = 10%における疲労寿

命を推定すると Nf ＝ 9 となる．すなわち，繰返し大変形

を受ける際の Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命はひずみ
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構造部材の損傷を最小化する構造である．制振ダンパー

には鋼材ダンパー，オイルダンパー，ゴムダンパー等の

種類がある．鋼材ダンパーは地震に際し弾塑性変形を生

じることで振動エネルギーを熱に変換し吸収する．鋼材

ダンパーはほかのダンパーに比べると安価である点，ま

た建物本体に剛性を付与できる点で長所を有する．一方，
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発生し，南海トラフ地震の発生が予測されるなど巨大地

震への対応は喫緊の課題である．巨大地震においては長

時間・長周期地震動への対策の重要性が近年特に指摘さ

れている．超高層ビルのように固有周期が長い建造物は

地震動の長周期成分と共振することで長時間の大揺れを

生じる恐れがある．しかし，鋼材ダンパーで長時間・長

周期地震動に対応することを考えた場合，従来材料では

疲労耐久性（低サイクル疲労寿命）に課題があった． 
一般に低サイクル疲労寿命には材質の影響が表れにく

いことが指摘されている 1)．一方，筆者らは「変形可逆性」

に着目した合金設計を行うことで優れた低サイクル疲労

寿命を有する Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si を開発し制振ダンパ

ー用鋼材として実用化した 2)-5)．同鋼材の変形は初期組織

であるFCC構造の γ-オーステナイトとHCP構造である ε-
マルテンサイトとの間での可逆的双方向変態（γ↔ε変態）

により特徴づけられる 5)．優れた疲労寿命は双方向変態の

形態で現れる高い変形可逆性が疲労サイクルにおける疲

労損傷を緩和することによると考えている． 
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現在までに同開発鋼材の実用化例である制振ダンパー

ではいわゆる極稀地震におけるL2地震動を想定した場合

に，全ひずみ振幅が 1%程度相当までの繰返し変形が生じ

ると想定している．一方，例えば接手部が疲労変形を受

ける場合には著しいひずみ集中の発生を考慮する必要が

あるほか，Ｕ型ダンパー6)やレンズダンパー7)といったダ

ンパー形状を採用する場合には大変形を繰返し生じるこ

とを前提とした設計が行われることがある．また，最近

では従来までの L2 地震動を超える極大地震における L3
地震動の考慮を求められるようになってきており，開発

鋼材の使用にあたりその健全性を十分保障するためには

極低サイクル疲労特性を把握する必要がある． 
筆者らはこれまでに Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si について軸

方向に換算した全ひずみ振幅が 10%までの極低サイクル

疲労試験を実施した 8)．本研究では更に軸ひずみ方向換算

ひずみ振幅 10%における極低サイクル疲労寿命のひずみ

速度依存性を調査した．本報では Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
の極低サイクル疲労に及ぼすひずみ速度の影響を疲労破

面観察および疲労変形メカニズムの観点から報告する． 
2  実実験験方方法法 

供試材として Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si（wt%）を用いた．

熱処理後の組織は γ-オーステナイト単相であり，平均粒

径は 95 µm である． 
疲労試験は径ひずみ制御により 50 kN 容量のサーボ式

油圧疲労試験機を用いて行った．制御波形は三角波とし

た．ひずみ比は-1 とし，径方向の全ひずみ振幅（εtd, a）を

2，3，4，5%，軸ひずみ速度は 0.5%/s とした．また試験

速度の影響を調査するために εtd, a = 5%において軸ひずみ

速度を 0.1%/s，0.5%/s，2.5%/s として試験を実施した．疲

労試験片はひずみ速度一定の試験については最小径部 6 
mm，ひずみ速度を変化させた試験については最小径部 8 
mm の砂時計型疲労試験片を用いた．ひずみは径ひずみ計

(直径変位計)を試験片の最小径部を挟み込むように取付

けて測定した．疲労負荷に伴う試験片径の変化を測定し，

変位信号をフィードバックすることで径ひずみ制御疲労

試験を実施した．また，試験中の試験片表面の温度を T
型熱電対で測定した．測定位置は試験片中央部付近とし

た．なお，以下では次式によって径ひずみ εtd を軸ひずみ

εtlに換算して記述する． 
 

εtl, a = (σa / E)(1 - 2ν) + 2εpd, a (1) 
 

ここで εtl, aは軸方向全ひずみ振幅，σaは応力振幅，Eは

ヤング率（189 GPa），νはポワソン比（0.27），εpd, aは径方

向塑性ひずみ振幅である．一般に全ひずみ振幅は弾性ひ

ずみ振幅と塑性ひずみ振幅の和として表示できるが，Eq. 
1 の右辺第一項は弾性ひずみ成分を示す．第二項は塑性ひ

ずみ成分を示し，径方向塑性ひずみ振幅 εpd,aはヒステリシ

スループのひずみ軸上の幅すなわち径方向塑性ひずみ幅

の 1/2 として計測した値である．以下特に断らない限りひ

ずみ振幅とひずみ速度は軸方向の値を指す． 

疲労破面の観察には FE-SEM（ThermoFisher, Scios2）を

用いた．疲労破面の全体観察においては Thermo Scientific 
MAPS ソフトウェアによる自動撮影を行った． 

破面下部組織を解析するために精密切断機により破面

を荷重軸方向に平行に切断し縦断面を露出させた．切断

位置は概ね破壊起点を通る個所とした．この縦断面につ

いて#180–#1200 の耐水研磨紙により湿式研磨したのちに

9，3，1 µm のダイヤモンド研磨剤による中間研磨を施し，

コロイダルシリカを用いた仕上げ研磨を行い鏡面仕上げ

とした．縦断面の観察は FE-SEM（JEOL, JSM-7900F）を

用いて行った．また，同機に備え付けられた検出器（DVC5
型検出器，TSL）により EBSD 計測を行った．EBSD 解析

は OIM Analysis v8（EDAX）により行った． 
3  実実験験結結果果 

Fig. 1 にひずみ速度一定の試験（0.5%/s）において得た

全ひずみ振幅 εtl, aと疲労寿命 Nfの関係（ε-N曲線）を示す
8)．同図には本研究の結果（●）に併せてひずみ速度 0.4%/s
において軸ひずみ制御の疲労試験において得られた結果

（〇）3)および後述するひずみ速度を変化させて試験を行

った結果（◆）を示すとともに，比較対象として釜谷に

よる SUS316 の結果（△）9)を示した．Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
は一般鋼材（SUS316）に比べ優れた疲労寿命を有し，極

低サイクル疲労域においては 5 倍程度の長寿命を示した．

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は εtl, a = 10%においても

Nf = 28 であり繰返し大変形に対し良好な耐久性を有する

ことが示された． 
 

 

Fig. 1 Relationship between the total strain amplitude and the fatigue 

life. 
 

Table 1 に全ひずみ振幅 εtl, a = 10%におけるひずみ速度

と疲労寿命の関係を示す．同表のとおり，ひずみ速度が

大きくなるにつれて疲労寿命が低下する傾向が見られた．

一方，Fig. 1 に示した SUS316 について同図にプロットさ

れる結果から外挿することで εtl, a = 10%における疲労寿

命を推定すると Nf ＝ 9 となる．すなわち，繰返し大変形

を受ける際の Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命はひずみ
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速度が大きくなるほど低下するものの依然として従来材

料に対し優位性を保ち，ひずみ速度が 2.5%/s の範囲まで

であれば 2 倍程度の長寿命を示す． 
 
Table 1 Results of fatigue tests at total axial strain amplitude of 

10% with different strain rates. 
Axial strain 

rate 
[%/s] 

Fatigue life 
(cycles) 

Maximum 
stress at Nf/2 

[MPa] 
0.1 61 745 
0.5 41 802 
2.5 25 840 

 
Fig. 2 に繰返し数 Nと最大応力 σmaxの関係を示す．いず

れのひずみ速度においても初期に著しい硬化を示した．

ひずみ速度が 0.1%/s では疲労試験の進行に伴い硬化が飽

和するが，ひずみ速度 0.5%/s および 2.5%/s では破断まで

硬化し続ける挙動が見られ，特に 2.5%/s ではその傾向が

顕著であった．また，Table 1 に示した通り，Nf/2 におけ

る最大応力はひずみ速度が大きくなるほど大きくなった． 
Fig. 3 に試験中の試験片温度の測定結果を示す．ひずみ

速度が 0.1%/s では試験片温度は実験室温度からほとんど

変化しなかったが，ひずみ速度が大きくなるにつれ温度

が上昇する傾向が見られ，特に 2.5%/s においては著しい

自己発熱が見られた．以下ではひずみ速度を変化させた

試験により得られた疲労破面および下部組織の解析によ

り Fe-15Mn-10Cr-8Ni の極低サイクル疲労メカニズムを検

討する． 
Fig. 4 (a)–(c)に各ひずみ速度における疲労破面の全体像

を示す．破壊起点はひずみ速度によらず試験片表面であ

った．Fig. 4 (d)，(e)にひずみ速度 0.1%/s および 2.5%/s に
おける疲労き裂進展により形成された破面領域の拡大図

を示す．(d)0.1%/s における疲労破面ではファセットや二

次き裂が頻繁に観察され，全体的に Edgy な結晶学的な様

相が見られたのに対し，(e)2.5%/s ではファセットは見ら

れず全体的に丸みを帯びた様相であった．Fig. 4 (f)–(h)は
ひずみ速度 0.1%/s において見られた結晶学的な破面様相

の一例である．(f)は破壊起点部，(g)は疲労破面領域にお

いて見られた様相でありファセットと二次き裂が見られ

る．同図にみられる通り，二次き裂はファセット外縁に

おいて生じる様子が頻繁に見られた．また，(h)は疲労き

裂進展後の最終破断領域における観察像でありディンプ

ルとファセットが混在する様相が見られた．なお，ひず

み速度 2.5%/s での最終破断領域では一般的なディンプル

破面が見られた．以上のようにひずみ速度により疲労破

面の様相は著しく変化し，ひずみ速度が小さい場合には

ファセットや二次き裂により特徴づけられる結晶学的な

破面様相が見られた． 
Fig. 5 (a)，(b)にひずみ速度 0.1%/s および 2.5%/s におけ

る縦断面の SEM 観察像を示す．負荷方向および巨視的な

き裂進展方向は図面右から左に向かう方向である．図中 

 

Fig. 2 Relationship between the number of cycles N and the maximum 

stress σmax at total axial strain amplitude of 10%. 

 

 
Fig. 3 Relationship between the number of cycles N and the specimen 

temperature T during fatigue test at total axial strain amplitude of 

10%. 
 
の開いた矢印（青色）は二次き裂，閉じた矢印はそれぞ

れ白抜きのものが材料表面（緑色），中塗りのものが材料

内部（赤色）に発生したき裂を指している．Fig. 4 に示し

た通り破面観察によれば破壊起点は試料表面であったが，

いずれにおいても縦断面上には材料内部を起点とするき

裂が複数観察された．一方，縦断面上で観察されるき裂

の発生個数はひずみ速度によって明らかに異なり，ひず

み速度 0.1%/s では多数の内部き裂の発生が確認された． 
疲労き裂進展により形成された領域について EBSD 計

測を行った．測定領域は Fig. 5 (a), (b)において破線で囲っ

て示した．測定範囲は 800 µm×800 µm とし 1 µm/step で計

測した．ひずみ速度 0.1%/s における EBSD Phase マップお

よび Grain boundary マップを Fig. 6 (a)，(b)，ひずみ速度

2.5%/s のものを Fig. 6 (c)，(d)に示す．同図は信頼性指数

（CI 値）が 0.1 以上の測定点のみを示している．また，

Phase map については IQ マップに重ね合わせて表示して

いる．Fig. 6 (a)の通り，ひずみ速度 0.1%/s では変形誘起変

態による ε-マルテンサイトが多量形成されており，部分

的に残留 γ-オーステナイトが見られた．また，わずかに α’-
マルテンサイトが検出された．一方，Fig. 6 (c)の通り，ひ 
ずみ速度 2.5%/s における疲労変形組織は γ-オーステナイ

トからなる．Fig. 6 (b)，(d)の Grain boundary マップを比べ

ると，ひずみ速度 2.5%/s の場合にのみ図中青線で示され 

 
 

 

Fig. 4 Fracture surface: (a)–(c) Overall fracture surface obtained with the strain rate of 0.1%/s, 0.5%/s, and 2.5%/s; (d) and (e) Fatigue crack 
growth region in (a) and (c); (f)–(h) Magnified view of the fracture surface at the fracture origin, the fatigue crack growth region, and the 
fast fracture region in (a). 

 
 

Fig. 5 Longitudinal section at the fatigue crack propagation regime: strain rate of (a) 0.1%/s and (b) 2.5%/s. 
 

 
Fig. 6 Electron backscattering diffraction maps of the post-mortem microstructure obtained from the region shown in Fig. 4: (a) phase and (b) 

grain boundary maps for strain rate of 0.1%/s, and (c)(d) those for 2.5%/s. 
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速度が大きくなるほど低下するものの依然として従来材

料に対し優位性を保ち，ひずみ速度が 2.5%/s の範囲まで

であれば 2 倍程度の長寿命を示す． 
 
Table 1 Results of fatigue tests at total axial strain amplitude of 

10% with different strain rates. 
Axial strain 

rate 
[%/s] 

Fatigue life 
(cycles) 

Maximum 
stress at Nf/2 

[MPa] 
0.1 61 745 
0.5 41 802 
2.5 25 840 

 
Fig. 2 に繰返し数 Nと最大応力 σmaxの関係を示す．いず

れのひずみ速度においても初期に著しい硬化を示した．

ひずみ速度が 0.1%/s では疲労試験の進行に伴い硬化が飽

和するが，ひずみ速度 0.5%/s および 2.5%/s では破断まで

硬化し続ける挙動が見られ，特に 2.5%/s ではその傾向が

顕著であった．また，Table 1 に示した通り，Nf/2 におけ

る最大応力はひずみ速度が大きくなるほど大きくなった． 
Fig. 3 に試験中の試験片温度の測定結果を示す．ひずみ

速度が 0.1%/s では試験片温度は実験室温度からほとんど

変化しなかったが，ひずみ速度が大きくなるにつれ温度

が上昇する傾向が見られ，特に 2.5%/s においては著しい

自己発熱が見られた．以下ではひずみ速度を変化させた

試験により得られた疲労破面および下部組織の解析によ

り Fe-15Mn-10Cr-8Ni の極低サイクル疲労メカニズムを検

討する． 
Fig. 4 (a)–(c)に各ひずみ速度における疲労破面の全体像

を示す．破壊起点はひずみ速度によらず試験片表面であ

った．Fig. 4 (d)，(e)にひずみ速度 0.1%/s および 2.5%/s に
おける疲労き裂進展により形成された破面領域の拡大図

を示す．(d)0.1%/s における疲労破面ではファセットや二

次き裂が頻繁に観察され，全体的に Edgy な結晶学的な様

相が見られたのに対し，(e)2.5%/s ではファセットは見ら

れず全体的に丸みを帯びた様相であった．Fig. 4 (f)–(h)は
ひずみ速度 0.1%/s において見られた結晶学的な破面様相

の一例である．(f)は破壊起点部，(g)は疲労破面領域にお

いて見られた様相でありファセットと二次き裂が見られ

る．同図にみられる通り，二次き裂はファセット外縁に

おいて生じる様子が頻繁に見られた．また，(h)は疲労き

裂進展後の最終破断領域における観察像でありディンプ

ルとファセットが混在する様相が見られた．なお，ひず

み速度 2.5%/s での最終破断領域では一般的なディンプル

破面が見られた．以上のようにひずみ速度により疲労破

面の様相は著しく変化し，ひずみ速度が小さい場合には

ファセットや二次き裂により特徴づけられる結晶学的な

破面様相が見られた． 
Fig. 5 (a)，(b)にひずみ速度 0.1%/s および 2.5%/s におけ

る縦断面の SEM 観察像を示す．負荷方向および巨視的な

き裂進展方向は図面右から左に向かう方向である．図中 

 

Fig. 2 Relationship between the number of cycles N and the maximum 

stress σmax at total axial strain amplitude of 10%. 

 

 
Fig. 3 Relationship between the number of cycles N and the specimen 

temperature T during fatigue test at total axial strain amplitude of 

10%. 
 
の開いた矢印（青色）は二次き裂，閉じた矢印はそれぞ

れ白抜きのものが材料表面（緑色），中塗りのものが材料

内部（赤色）に発生したき裂を指している．Fig. 4 に示し

た通り破面観察によれば破壊起点は試料表面であったが，

いずれにおいても縦断面上には材料内部を起点とするき

裂が複数観察された．一方，縦断面上で観察されるき裂

の発生個数はひずみ速度によって明らかに異なり，ひず

み速度 0.1%/s では多数の内部き裂の発生が確認された． 
疲労き裂進展により形成された領域について EBSD 計

測を行った．測定領域は Fig. 5 (a), (b)において破線で囲っ

て示した．測定範囲は 800 µm×800 µm とし 1 µm/step で計

測した．ひずみ速度 0.1%/s における EBSD Phase マップお

よび Grain boundary マップを Fig. 6 (a)，(b)，ひずみ速度

2.5%/s のものを Fig. 6 (c)，(d)に示す．同図は信頼性指数

（CI 値）が 0.1 以上の測定点のみを示している．また，

Phase map については IQ マップに重ね合わせて表示して

いる．Fig. 6 (a)の通り，ひずみ速度 0.1%/s では変形誘起変

態による ε-マルテンサイトが多量形成されており，部分

的に残留 γ-オーステナイトが見られた．また，わずかに α’-
マルテンサイトが検出された．一方，Fig. 6 (c)の通り，ひ 
ずみ速度 2.5%/s における疲労変形組織は γ-オーステナイ

トからなる．Fig. 6 (b)，(d)の Grain boundary マップを比べ

ると，ひずみ速度 2.5%/s の場合にのみ図中青線で示され 

 
 

 

Fig. 4 Fracture surface: (a)–(c) Overall fracture surface obtained with the strain rate of 0.1%/s, 0.5%/s, and 2.5%/s; (d) and (e) Fatigue crack 
growth region in (a) and (c); (f)–(h) Magnified view of the fracture surface at the fracture origin, the fatigue crack growth region, and the 
fast fracture region in (a). 

 
 

Fig. 5 Longitudinal section at the fatigue crack propagation regime: strain rate of (a) 0.1%/s and (b) 2.5%/s. 
 

 
Fig. 6 Electron backscattering diffraction maps of the post-mortem microstructure obtained from the region shown in Fig. 4: (a) phase and (b) 

grain boundary maps for strain rate of 0.1%/s, and (c)(d) those for 2.5%/s. 
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る変形双晶の発生が確認された．以上のように，疲労変

形組織はひずみ速度により変化し，ひずみ速度が小さい

場合には多量の ε-マルテンサイトが形成されていたのに

対し，ひずみ速度が大きい場合にはマルテンサイト変態

が抑制され γ-オーステナイト優位な変形を呈した． 
4  考考      察察 

Fig. 1の通り Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siは一般に極低サイク

ル疲労を生じるような大きいひずみ振幅においても良好

な疲労寿命を示した．同鋼材は γ↔ε 変態による変形メカ

ニズムを示すが，このような双方向変態による優れた塑

性変形能は bi-directional transformation induced plasticity
（B-TRIP）10)-13)と呼ばれる．疲労における変形可逆性の

重要性は予てより指摘され，高い変形可逆性は疲労寿命

の向上に寄与する 14)-16)．すなわち，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
は B-TRIP の形態で優れた変形可逆性を有し，一般鋼材に

対し優れた疲労寿命を発揮すると思われる．一方，変形

可逆性はひずみが大きくなるほど低下することが指摘さ

れている 15)が，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は高ひず

み域においても良好であり，B-TRIP による長寿命化メカ

ニズムは極低サイクル域においても有効であると考えら

れる． 
Table 1 の通り Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は顕著

なひずみ速度依存性を示した．また，Fig. 2 の通り繰返し

硬化挙動もひずみ速度によって異なっていた．さらに疲

労破面もひずみ速度に応じて変化した．Fig. 4 の通り低ひ

ずみ速度（長寿命）の試験で得られた疲労破面はファセ

ットと二次き裂が頻繁に観察される様相であった．さら

に Fig. 6 において示した通り，疲労変形組織の様相もひず

み速度に応じて変化し，低ひずみ速度においては多量の ε
マルテンサイトが検出された一方，高ひずみ速度ではマ

ルテンサイト変態は抑制されていた．既報において一方

向 γ→ε-マルテンサイト変態を生じる鋼材である

Fe-33Mn-6Si の疲労破面を調査したところ，同鋼材の疲労

破面はファセットを主体とした極めて結晶学的な様相で

あり多数の二次き裂が見られた 17)．また，同鋼材は応力

誘起 εマルテンサイト変態が容易に生じる材料である．こ

のことから，低ひずみ速度・長寿命において観察された

多数のファセットおよび二次き裂に特徴づけられる破面

様相は ε-マルテンサイトを反映したものであると思われ

る．また，高ひずみ速度（短寿命）の試験においてこれ

らの破面様相が見られなかったことについても疲労変形

において ε-マルテンサイトが形成されなかったことによ

り説明できる． 
Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si を含むオーステナイト鋼の変形

メカニズムは積層欠陥エネルギー（SFE）ΓSFEに依存する

ことが報告されている 18)． 
 

ΓSFE = 2ρΔGγ→ε ＋ 2σγ/ε (2) 
 
ここで ρ は{111}γ面の表面モル分率，ΔGγ→εは γ→ε マ

ルテンサイト変態に伴うGibbs自由エネルギーの変化，σγ/ε

はγ/ε界面の表面自由エネルギーである．ΔGγ→εおよびΓSFE

の算出方法については既報にて報告している 19)．SFE の

増大に従い変形メカニズムは応力助長 ε-マルテンサイト

変態，ひずみ誘起 ε-マルテンサイト変態，γ双晶変形，す

べり変形のように変化する．例えば前述した Fe-33Mn-6Si
は SFE が特に低い鋼種であり容易に ε-マルテンサイト変

態を生じる． 
既報において SFE を系統的に変化させた系である

Fe-Mn-Al-Si 合金系について低サイクル疲労試験を行った

実験では，SFE によって繰返し硬化挙動が変化した 20)．

すなわち，いずれの合金においても初期に著しい硬化が

生じるが，SFE が低い材料では疲労サイクルの進行に伴

い硬化が飽和するのに対し，SFE が高い材料では顕著な

二次硬化が生じる．このような挙動の違いについて，SFE
が高い場合には交差すべりが容易になり，格子転位との

相互作用により二次硬化が生じると提案している．本研

究で行った実験においては Fig. 2 に示した通り，ひずみ速

度が小さい場合には既報の低 SFE 材料と同様に硬化が飽

和するのに対し，ひずみ速度が大きい場合には高 SFE 材

料と同様に二次硬化が見られた．Fig. 3 の通りひずみ速度

によって試験片温度は変化したが，SFE は温度上昇によ

って増加する．一般にひずみ速度が大きい場合には転位

運動に対する粘性抵抗の増加により変形応力が増加する

が，本研究で見られた繰返し硬化挙動のひずみ速度依存

性については自己発熱による SFE の変化も関与している

と考えられる． 
一方，筆者らは B-TRIP の発現条件として ΔGγ→εを用い

た表記として ΔGγ→ε ≲ 0 J/mol（negative close-to-zero ΔGγ→ε）

を提案している 21)ほか，変形メカニズムと疲労寿命の関

係が ΔGγ→εを用いて整理できることを報告している 19)．

そこで，ここでは ΓSFE の代わりに ΔGγ→εを用いて議論を

進める．ΔGγ→ε は温度上昇により増大するが，これは γ-
オーステナイトが ε-マルテンサイトに対して安定化され

ることを意味する．そのため，Table 1 に見られた

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命の顕著なひずみ速度依

存性はFig. 3に示される自己発熱によるΔGγ→εの増大によ

り現れた可能性がある．そこで，Fig. 3 に示される試験片

温度を ΔGγ→εに換算し，繰返し負荷に伴う ΔGγ→εの変化

を Fig. 7 に示す． 
Fig. 3 および Fig. 7 の通り，ひずみ速度 0.1%/s では自己

発熱の影響が小さく全寿命範囲にわたり ΔGγ→ε ≲ 0 J/mol
が満足されることでB-TRIPによる損傷緩和機構がはたら

き長寿命が得られたと考えられる．ここで，Fig. 6 (a)の通

りひずみ速度 0.1%/s において破断後の組織の大半は ε-マ
ルテンサイトであった．一方，前述した通り Fe-33Mn-6Si
は容易に ε-マルテンサイト変態を生じ，疲労破断後の組

織には多量の ε-マルテンサイトが検出される．同鋼材に

ついてこれまでに極低サイクル疲労試験は行っていない

ものの，全ひずみ振幅 2%以下の範囲では疲労寿命は必ず

しも長くなかった 17)．つまり，ε-マルテンサイト変態の発

生自体が疲労寿命の向上に大きく寄与するとは考えにく 
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い．すなわち，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si では双方向 γ↔ε 変
態（B-TRIP）により長疲労寿命が得られるが，正変態（γ→ε
変態）により生じる ε マルテンサイトのすべてが逆変態

（ε→γ 変態）を生じるのではく，疲労破壊までに ε マル

テンサイトが徐々に蓄積することで Fig. 6 (a)のような疲

労変形組織が発達したと考えられる． 
一方，Fig. 5 の通り低ひずみ速度では材料内部に多数の

き裂が発生した．ここで，極低サイクル疲労においては

一般の微小疲労き裂伝ぱ則に従う表面き裂による破壊モ

ードに加え，静的破壊機構による内部き裂による破壊モ

ードが生じることが報告されている 22)．また，小山らは

高 Mn 鋼の静的破壊において ε-マルテンサイトの形成が

ぜい性的なき裂の発生を誘起し，早期破断を招くことを

報告している 23)．すなわち，低ひずみ速度において疲労

寿命が長いにもかかわらず多数の内部き裂が発生してい

たことについては，疲労負荷に伴い形成された ε-マルテ

ンサイトが静的破壊機構による内部き裂の生成サイトと

な っ た た め で あ る と 考 え ら れ る ． た だ し ，

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siにおいては Fig. 4に示した通りいず

れのひずみ速度においても材料表面を起点とする疲労き

裂の進展を契機として破壊を生じ，疲労破面上には内部

き裂と合体した痕跡は見られなかった．そのため，同鋼

材については少なくとも本研究で試験を行ったひずみ速

度の範囲においては一般の低サイクル疲労と同様に表面

疲労き裂の進展則により疲労寿命を評価できると考えら

れる． 
ひずみ速度 2.5%/s では試験の進行に伴い ΔGγ→εの値が

正に転じ，Fig. 6 (c)の通り γ-オーステナイトが安定な変形

メカニズムとなったと考えられる．すなわち，ひずみ速

度が大きくなり自己発熱が顕著に生じると ΔGγ→ε が増大

し双方向変態の発生が阻害され，B-TRIP による損傷緩和

機構が働かなくなるために疲労寿命が低下したと考えら

れる．一方，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si において変形によりマ

ルテンサイト変態が生じなくなる温度である加工誘起マ

ルテンサイト開始温度（Md点）は 100℃であり 19)，Fig. 3
に示される高ひずみ速度における試験片温度はこれより

は低い．ここで，Fig. 3 に示した試験片温度は熱電対を極

力試験片最小径部に近い位置に取付けて測定したものの，

伸び計との干渉を防ぐ必要があるため，実際に最大のひ

ずみが生じる箇所での測定は困難であった．自己発熱は

変形が大きい箇所で顕著に生じると考えられ，最小径部

での温度は Fig. 3 に示されるものよりも高かった可能性

がある．また，き裂が生じるとその先端ではさらに著し

い自己発熱 24)とそれに伴う SFE の増大が生じると考えら

れる．Fig. 5 は破面下部領域より取得しているが，Fig. 6 (c)
の通り高ひずみ速度においてマルテンサイト変態がほと

んど生じていなかったことは，き裂近傍における局所発

熱により理解できる．試験中のき裂進展部における局所

発熱およびき裂周辺領域における疲労変形組織の詳しい

解析は今後の検討課題である． 
3 章で述べた通り，ひずみ速度の増加に伴い

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の極低サイクル疲労寿命は低下す

るが，本研究の範囲で最もひずみ速度の大きい 2.5%/s （軸

方向換算ひずみ振幅 10%）においても疲労寿命は 25 cycles
であり，比較対象として示した SUS316 の 2 倍以上であっ

た．上述した通り，ひずみ速度の増加に伴う疲労寿命の

低下は自己発熱による変形メカニズムの変化に起因する

と考えられる．一方，高ひずみ速度における自己発熱に

よる温度上昇は疲労寿命全体にわたり生じるものであり

（Fig. 3），それに伴う ΔGγ→εの上昇も同様である（Fig. 7）．
すなわち，寿命初期においては B-TRIP が有効な範囲が存

在するために高ひずみ速度においても一般鋼材と比べた

場合の長寿命が維持できたと考えられる．また，実際の

地震動を想定すると今回のような高速の大変形を疲労破

壊まで継続して受け続けるような場合は想定しにくく，

むしろ間欠的な変形を生じると考えられる．この場合，

高速大変形による自己発熱が生じたとしても除熱が十分

になされればそれ以降の疲労変形においてはB-TRIPが機

能し損傷蓄積メカニズムが有効であると考えられる．す

なわち，本研究で取得したようなひずみ速度が高い値で

一 定 の も と 行 わ れ た 場 合 の 疲 労 寿 命 は

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si のワーストケースとしての重要性

を有する．以上のように Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si は変形に

伴う発熱を適正に管理することで，繰返し大変形に対し

優れた疲労寿命を示す．同鋼材は極大地震に対する設計

余裕度の確保に寄与し，種々の形式の制振ダンパーにつ

いて適用可能性を有する． 
5  結結      言言 

 制振ダンパー用に開発されたFe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siは
双方向γ↔ε変態によるB-TRIPの形態で現れる高い変形

可逆性が疲労損傷の蓄積を緩和することで，軸方向全ひ

ずみ振幅が4%以上の領域においてSUS316に対しておお

よそ5倍程度の疲労寿命を示し優れた極低サイクル疲労

特性を有する． 
 一方，軸方向全ひずみ範囲振幅10%において軸ひずみ

速度を0.1-2.5%/sの範囲で変化させて試験を行ったとこ

ろひずみ速度が大きくなるにつれて疲労寿命が低下す

る傾向が見られた．破面観察の結果，低ひずみ速度（長

 
Fig. 7 Relationship between the number of cycles N and the Gibbs 

free energy difference between γ-austenite and ε-martensite 
ΔGγ→ε during fatigue test at total axial strain amplitude of 
10%. 
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る変形双晶の発生が確認された．以上のように，疲労変

形組織はひずみ速度により変化し，ひずみ速度が小さい

場合には多量の ε-マルテンサイトが形成されていたのに

対し，ひずみ速度が大きい場合にはマルテンサイト変態

が抑制され γ-オーステナイト優位な変形を呈した． 
4  考考      察察 

Fig. 1の通り Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siは一般に極低サイク

ル疲労を生じるような大きいひずみ振幅においても良好

な疲労寿命を示した．同鋼材は γ↔ε 変態による変形メカ

ニズムを示すが，このような双方向変態による優れた塑

性変形能は bi-directional transformation induced plasticity
（B-TRIP）10)-13)と呼ばれる．疲労における変形可逆性の

重要性は予てより指摘され，高い変形可逆性は疲労寿命

の向上に寄与する 14)-16)．すなわち，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
は B-TRIP の形態で優れた変形可逆性を有し，一般鋼材に

対し優れた疲労寿命を発揮すると思われる．一方，変形

可逆性はひずみが大きくなるほど低下することが指摘さ

れている 15)が，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は高ひず

み域においても良好であり，B-TRIP による長寿命化メカ

ニズムは極低サイクル域においても有効であると考えら

れる． 
Table 1 の通り Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の疲労寿命は顕著

なひずみ速度依存性を示した．また，Fig. 2 の通り繰返し

硬化挙動もひずみ速度によって異なっていた．さらに疲

労破面もひずみ速度に応じて変化した．Fig. 4 の通り低ひ

ずみ速度（長寿命）の試験で得られた疲労破面はファセ

ットと二次き裂が頻繁に観察される様相であった．さら

に Fig. 6 において示した通り，疲労変形組織の様相もひず

み速度に応じて変化し，低ひずみ速度においては多量の ε
マルテンサイトが検出された一方，高ひずみ速度ではマ

ルテンサイト変態は抑制されていた．既報において一方

向 γ→ε-マルテンサイト変態を生じる鋼材である

Fe-33Mn-6Si の疲労破面を調査したところ，同鋼材の疲労

破面はファセットを主体とした極めて結晶学的な様相で

あり多数の二次き裂が見られた 17)．また，同鋼材は応力

誘起 εマルテンサイト変態が容易に生じる材料である．こ

のことから，低ひずみ速度・長寿命において観察された

多数のファセットおよび二次き裂に特徴づけられる破面

様相は ε-マルテンサイトを反映したものであると思われ

る．また，高ひずみ速度（短寿命）の試験においてこれ

らの破面様相が見られなかったことについても疲労変形

において ε-マルテンサイトが形成されなかったことによ

り説明できる． 
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メカニズムは積層欠陥エネルギー（SFE）ΓSFEに依存する

ことが報告されている 18)． 
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実験では，SFE によって繰返し硬化挙動が変化した 20)．

すなわち，いずれの合金においても初期に著しい硬化が
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い硬化が飽和するのに対し，SFE が高い材料では顕著な

二次硬化が生じる．このような挙動の違いについて，SFE
が高い場合には交差すべりが容易になり，格子転位との
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究で行った実験においては Fig. 2 に示した通り，ひずみ速

度が小さい場合には既報の低 SFE 材料と同様に硬化が飽

和するのに対し，ひずみ速度が大きい場合には高 SFE 材

料と同様に二次硬化が見られた．Fig. 3 の通りひずみ速度

によって試験片温度は変化したが，SFE は温度上昇によ

って増加する．一般にひずみ速度が大きい場合には転位
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ることを意味する．そのため，Table 1 に見られた
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Fig. 3 および Fig. 7 の通り，ひずみ速度 0.1%/s では自己
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き長寿命が得られたと考えられる．ここで，Fig. 6 (a)の通

りひずみ速度 0.1%/s において破断後の組織の大半は ε-マ
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織には多量の ε-マルテンサイトが検出される．同鋼材に

ついてこれまでに極低サイクル疲労試験は行っていない

ものの，全ひずみ振幅 2%以下の範囲では疲労寿命は必ず

しも長くなかった 17)．つまり，ε-マルテンサイト変態の発

生自体が疲労寿命の向上に大きく寄与するとは考えにく 
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い．すなわち，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si では双方向 γ↔ε 変
態（B-TRIP）により長疲労寿命が得られるが，正変態（γ→ε
変態）により生じる ε マルテンサイトのすべてが逆変態

（ε→γ 変態）を生じるのではく，疲労破壊までに ε マル

テンサイトが徐々に蓄積することで Fig. 6 (a)のような疲

労変形組織が発達したと考えられる． 
一方，Fig. 5 の通り低ひずみ速度では材料内部に多数の

き裂が発生した．ここで，極低サイクル疲労においては

一般の微小疲労き裂伝ぱ則に従う表面き裂による破壊モ

ードに加え，静的破壊機構による内部き裂による破壊モ

ードが生じることが報告されている 22)．また，小山らは

高 Mn 鋼の静的破壊において ε-マルテンサイトの形成が

ぜい性的なき裂の発生を誘起し，早期破断を招くことを

報告している 23)．すなわち，低ひずみ速度において疲労

寿命が長いにもかかわらず多数の内部き裂が発生してい

たことについては，疲労負荷に伴い形成された ε-マルテ

ンサイトが静的破壊機構による内部き裂の生成サイトと

な っ た た め で あ る と 考 え ら れ る ． た だ し ，

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siにおいては Fig. 4に示した通りいず

れのひずみ速度においても材料表面を起点とする疲労き

裂の進展を契機として破壊を生じ，疲労破面上には内部

き裂と合体した痕跡は見られなかった．そのため，同鋼

材については少なくとも本研究で試験を行ったひずみ速

度の範囲においては一般の低サイクル疲労と同様に表面

疲労き裂の進展則により疲労寿命を評価できると考えら

れる． 
ひずみ速度 2.5%/s では試験の進行に伴い ΔGγ→εの値が

正に転じ，Fig. 6 (c)の通り γ-オーステナイトが安定な変形

メカニズムとなったと考えられる．すなわち，ひずみ速

度が大きくなり自己発熱が顕著に生じると ΔGγ→ε が増大

し双方向変態の発生が阻害され，B-TRIP による損傷緩和

機構が働かなくなるために疲労寿命が低下したと考えら

れる．一方，Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si において変形によりマ

ルテンサイト変態が生じなくなる温度である加工誘起マ

ルテンサイト開始温度（Md点）は 100℃であり 19)，Fig. 3
に示される高ひずみ速度における試験片温度はこれより

は低い．ここで，Fig. 3 に示した試験片温度は熱電対を極

力試験片最小径部に近い位置に取付けて測定したものの，

伸び計との干渉を防ぐ必要があるため，実際に最大のひ

ずみが生じる箇所での測定は困難であった．自己発熱は

変形が大きい箇所で顕著に生じると考えられ，最小径部

での温度は Fig. 3 に示されるものよりも高かった可能性

がある．また，き裂が生じるとその先端ではさらに著し

い自己発熱 24)とそれに伴う SFE の増大が生じると考えら

れる．Fig. 5 は破面下部領域より取得しているが，Fig. 6 (c)
の通り高ひずみ速度においてマルテンサイト変態がほと

んど生じていなかったことは，き裂近傍における局所発

熱により理解できる．試験中のき裂進展部における局所

発熱およびき裂周辺領域における疲労変形組織の詳しい

解析は今後の検討課題である． 
3 章で述べた通り，ひずみ速度の増加に伴い

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si の極低サイクル疲労寿命は低下す

るが，本研究の範囲で最もひずみ速度の大きい 2.5%/s （軸

方向換算ひずみ振幅 10%）においても疲労寿命は 25 cycles
であり，比較対象として示した SUS316 の 2 倍以上であっ

た．上述した通り，ひずみ速度の増加に伴う疲労寿命の

低下は自己発熱による変形メカニズムの変化に起因する

と考えられる．一方，高ひずみ速度における自己発熱に

よる温度上昇は疲労寿命全体にわたり生じるものであり

（Fig. 3），それに伴う ΔGγ→εの上昇も同様である（Fig. 7）．
すなわち，寿命初期においては B-TRIP が有効な範囲が存

在するために高ひずみ速度においても一般鋼材と比べた

場合の長寿命が維持できたと考えられる．また，実際の

地震動を想定すると今回のような高速の大変形を疲労破

壊まで継続して受け続けるような場合は想定しにくく，

むしろ間欠的な変形を生じると考えられる．この場合，

高速大変形による自己発熱が生じたとしても除熱が十分

になされればそれ以降の疲労変形においてはB-TRIPが機

能し損傷蓄積メカニズムが有効であると考えられる．す

なわち，本研究で取得したようなひずみ速度が高い値で

一 定 の も と 行 わ れ た 場 合 の 疲 労 寿 命 は

Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si のワーストケースとしての重要性

を有する．以上のように Fe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si は変形に

伴う発熱を適正に管理することで，繰返し大変形に対し

優れた疲労寿命を示す．同鋼材は極大地震に対する設計

余裕度の確保に寄与し，種々の形式の制振ダンパーにつ

いて適用可能性を有する． 
5  結結      言言 

 制振ダンパー用に開発されたFe-15Mn-10Cr-8Ni-4Siは
双方向γ↔ε変態によるB-TRIPの形態で現れる高い変形

可逆性が疲労損傷の蓄積を緩和することで，軸方向全ひ

ずみ振幅が4%以上の領域においてSUS316に対しておお

よそ5倍程度の疲労寿命を示し優れた極低サイクル疲労

特性を有する． 
 一方，軸方向全ひずみ範囲振幅10%において軸ひずみ

速度を0.1-2.5%/sの範囲で変化させて試験を行ったとこ

ろひずみ速度が大きくなるにつれて疲労寿命が低下す

る傾向が見られた．破面観察の結果，低ひずみ速度（長

 
Fig. 7 Relationship between the number of cycles N and the Gibbs 

free energy difference between γ-austenite and ε-martensite 
ΔGγ→ε during fatigue test at total axial strain amplitude of 
10%. 
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寿命）ではファセットや二次き裂に特徴づけられる結晶

学的な破面様相が見られたのに対し，高ひずみ速度（短

寿命）ではこれらの破面特徴はほとんど見られなかった．

一方，試験中の試験片表面温度の変化を測定したところ，

低ひずみ速度（0.1%/s）ではほとんど温度が変化しない

のに対し，高ひずみ速度（2.5%/s）では著しい自己発熱

が生じた．また，疲労破断後の破面直下組織について

EBSD測定を行ったところ，低ひずみ速度においてはε-
マルテンサイトの形成が認められたのに対し，高ひずみ

速度においてはマルテンサイト変態が抑制されている

ことが明らかとなった．そこで試験片表面温度の変化を

γ→ε変態におけるGibbs自由エネルギー差ΔGγ→εに換算し

て評価し，ひずみ速度の影響を変形メカニズムの観点か

ら考察した．すなわち，低ひずみ速度においては寿命全

域でΔGγ→ε ≲ 0 J/mol（negative close-to-zero ΔGγ→ε）が保

たれ，B-TRIPが有効に働き長寿命が得られるのに対し，

高ひずみ速度においては自己発熱によりΔGγ→εが上昇し

変形メカニズムがγ-オーステナイトが優位なものに変化

するため，B-TRIPによる疲労損傷緩和メカニズムが生じ

にくくなると考えられる．一方でFe-15Mn-10Cr-8Ni-4Si
は高ひずみ速度においても一般鋼材に対し優れた疲労

耐久性を保持していたことから，寿命初期の比較的低温

での疲労変形においてはB-TRIPが有効であったと考え

られる． 
  本研究は JSPS 科研費 23K13227，20K04170，19K14853
の助成を受けて行われたものである．記して謝意を表す

る． 
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