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Internal Crack 

Ti-5 Al-2.5 Sn 

Initiation in High Cycle 

ELI A]loy at Cryogenic 

Osa m u 

Fatigue for 

Temperatures 

UMS17.AwA, Kolobu NAOAI and Keisuke IS~IIKAWA 

Synopsis : 

Internal crack initiation in high cycle fatigLte at cryogenic temperatvres has been investigated for 

Ti-5Al-2.5Sn ELI alloy. The fatigue crack initiation site char~ged from the sample surface to the saTnple 

interior at about l05 cycles. Neither defects nor foreign material was detected at the internal nucleation 

sites. 110wever, the region of the nucleation site h~d a grain morphology and composition different from 

that of the bulk material. From observation it is concluded that internal cracks initiate in small a grain re-

gions with a low Al content and an Fe enriched second phase at their grain boundaries. 

At maximurn stress iower than three-quarters yie]d strength, where internal fatigue crack initiation 
occurred, dislocation pile-ups were primarily OI~ prism planes and were blocked at the grain bound~ries. 

The piled-up disiocations are believed to produce a high stress coneentration in the small a grain regions. 

This stress qoncentration may provide a site for inter~lai crack initiation. At higher maximum stress the 

dislocation pile-ups are more homogeneously distributed in the material and the dislocation arrays can pass 

through the grain boundaries. As a result, fatigue crack initiation must occur at the specimen surface. 

Key words : alpha titanium alloy ; fatigue ; cryogenic temperatures ; dislocation pile-ups ; internal crack ini-

tiation. 

l. ~~ ~ 
Ti-5 Ai-2.5 Sn ELr (Extra-Low-Interstitial) /*Fj ..1..+~_ 

a)~~f~~ l; ~7 A}**~*J~e~ ~~ tf ~) i.･-･-=.'~~~~ 4 ~ ;~~J~~c*;jJ'e~ ~~ v* C , 
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~ )1/~]~~~=t~~+}:d~v>1C ~~~!i;*.' ~ ~LIC v*~)3)~7). t tL~) ~ ~~"~f~a) 

I;~]""I3/i~Lka)r.rj~[~3)4~e~ ~) v> ~~ I~ , a - P ~tjfii'¥a)i~l~';f..*ta)i{~ 

~~~~~f_.-~tl'L*'.)J~~~pl~~~j~ Uf._', a~N(7) {l017} T~f_Ll 
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"Internal fatigue origin" ~ ~E LIC~~)~). 
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J; C)f;r~,~'{~~<~'~l"~fra)~~~="x*1~*t~i t~~~~3 ~it;~ ~1 ~ ~~1(~ ~ ~. ~~~~"'a) 

;z~.,~~,.*,i,t(~~i= B L IC v* < O ~,'(7)~f'~*~~f;~~~~~:~~{'~= ~r;~1C ;:~~ 

~, I ) Persistent Slip Bands (PSBs) (7)~.=";,~e~J;;~) 

Extrusion-Intrusion 4~+{'ti ('~T Exln i~:~ft*i,=~E~:~), 2 ) 

~t/tl_E-~;~A)1/t'~lgJ, ~~~A, =vtFi~fd;'~'V)~~CFl"~~~~~~l~~;~~ 

~ 

~2 
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region琵

Nf（cyde5）

　　　　R・罠io蘂111・1凹…1工・士i菖・・ol・1邊i・

　　　　R日塞ion　園　1Sur壬三■ce　ol・ヨgin，Elclow　yi〔lld飢1・凹1μl1

　　　　昇肥gior1剛：Sul・f刮ce　ori寓in，齪boΨ芒yidφstr肥11罠ul

F…9．王．　Scbe㎜a芝ic　S－N　curve　w…t…1dif隻eren乏　re－

g1㎝SOffraCture1llitiatiO；1一

．至’ab董e〕．　Chen－ica葦co蜘p｛）sit…on　of　Ti－5A三一2．5S獺

EしIal…0y（帆％）．

CF偉NO…！AiSnTi

の（発生点は欠陥の存在倣置に依狂し，内部発生が…・般

的となり得る』），3）環境，応力の棚亙作州によるき裂

発生（機構により，表繭，内部ともにあり得る）などが

ある．これらの機構は条作さえ整えば剛制こ働きうるも

のである．すなわち，どの機構が主たる破壊要因となる

かは，おのおのの機構によるき裂発生，伝播の「容易さ」

の違いによつて決定されると考えられる．さていずれの

機構も当然ながら働きうる範囲・一条作があり，特にひず

みもしくは応力の大きさに下限界がある．例えばPSBs

の形成には，一定の塑性ひずみ振1隔（一般には百ザ5オー

ダーの塑性ひずみが隈界値とされている2））が必要であ

り，それ以下の塑憧ひずみ振禰ではこの機構による疲労

破壊自体が起こり得ない．発生しうるき裂の形状，人き

さ，さらにき裂先端に生じる応力集巾の人きさなどに依

存するが，その他の機構も応力（ひずみ）の大きさに下

眼界を想定しうる．以上のことはi蕎1一・材料であつても応

力域によつて最終破断に紬び付く疲労き裂の発生機構が

異なることがある可能性を示している．

　しかし，本合金におけるき裂の内部発生は，」二記の上）

～3）のいずれの機構にも当たらない．ユニ記の機構によ

らず，き裂の発生機構が変化するものとして，例えばフェ

ライト・パーライト鋼の定ひずみ振幅極低サイクル疲労

破壊がある8〕．高ひずみ領域ではパrライ1・割れによる

き裂発生（一般的には内都発生）であり，それ以下では

表繭き裂発生となる．試験条件およびき裂の内部発生が

高応力棚で生じるという点で本合金とは異なるが，微視

組織印の脆弱な梱・界繭が塑性変形による応力集巾によ

つて微規割れを与え，疲労き裂の発生が生じるという過

穫は示唆的である．つまり，塑性変形の不均」性が大き

いか，あるいは応力集中畜1雌傍に脆弱柵や脆弱な界緬が

存在すれば，き裂が内都発生する河能性があることを示

O．O12　　　0．I9　　　（〕．O02－　　O．057　　0．OC58　　　5．司5　　　　2．66　　　　b田1

している、

　α狸て’1含金は雌棚であり，応力集吋1部としては一般

にα粒弊もしくは変形双1鴇境界しか想定されない．し

かも，hCp棚のみの塑惟変彩挙動を考慮すればよく，α

十β獺Ti含金と比べて圭津純化して破壊機構を扱うこと

ができる．しかも，極低滞においては，すべり系の罰刈限

がより厳しくなるo）ので，塑性変形の微槻的不均一挫が

幼長される．また，液体ヘリウム漱度においては，常混

付近における破壊に及ぼす環境困子（水索化物σ）生成，

・郷葛の酸化等）をほとんど排除することができ，塑性変

形挙動と破壊の閥連をより純粋にとらえることができる

と考えられる、

　したがつて，本研究では，代表的なα型Ti合金であ

る’亘11－5A1－2．5Sn　EL玉合金の極低混商サイクル疲労に

おけるき・裂の内都発生と微槻組織酌要困および微視酌塑

性変形挙動との閥係を調べ，き裂の内都発生．機構につい

て閉らかにすることを冒的とした．

2．実験方法
2・1供試材および疲労試験

　供試材は参考文鰍1）（以下，別轍とする）に示した

ものと同様である．その化学成分をTaも1eユに添す．

別報では砂時副’型試験片を燭いたが，本研究ではTEM

観察用試料が容易に採取できるように，平行都直径雀

腕m，平行部長さ25㎜lnの丸棒試験片を用いた．なお，

試験片の採取方痢はL方向（長手方1旬が贋1延方向に平行）

である．疲労試験条作も別報と岡様であるI4Kおよび

77KでS－N1洲線を得た後，観察用試験片とした、

2・2縄織鰯察および破面観察

　分析電顕による組成分析（EDS）および転位組織の

観察を行つた．繰返し変形を腕えた試験片（ほとんどが

破断したもの）および，未変形の試験片の横断面を摩さ

約O．75m榊に切断した後，エメリー（拷600）による機

械研磨を行い厚さを70～90榊とした。そして，Twin

jet法による電解研磨を行い薄膜を作製した．電解液の

組成は6％過簸素酸，35％1一ブタノール，59％メタノー

ルであり，試料電正1三は王8～20V，電解液の温度は約

一30竈Cである．

　また，SEMによる破繭鯛察，および破面の元素分析

（EDS）もあわせて行つた．

一王08一
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Table 2 e~~,~>)*J~~~-~~~~t~'~~f~l* ~ '{~f). ~".;i~~ ~* Fig. 2 I~ 4 K, 

77K q) S-N rtrt'~･,~~~~tL~~t~~:t. Fig. 2 e~i~, ;,'1j~~' 

(7)~/d'[~'~'--"+~=F'I~~*~~~-S~J;~ S-N IllT'~,~ (4 K) t~~~)~:}1C 

~~U7~. 

Photo. I Ii, I~~~~iZTflia) SEM 'lj.'~*..1~~)7~. j~i]L)J 

4~,1l~li~*~'~~,1'~~:[~~> ~) ~ ~{/J~~~~~Lk Lf~~~1~-~-;~ (Photo. l 

a), d)) a)~~~,i' L, f~~,;-L-,fJfUyjI~l~~.Llr,~,i-[)~~lS (~~frlii~{~.'= 

~~~~i tr) ~･~ ~~~""~~~~!*k L, ~fr~,~~~)t~ L < Ii---*;~l~l~( 

~r~~e~f~;t~~-~ (Photo. I b), e)). ~(7)J~ ~ f+ ~~~"'~) 

Table 2. Sample testing conditions and their 
associated number of cycles to failure and their ini-

tiation site. 
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ll
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ll
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77 K : Yield :~trength= 1 209 MI'a Tensile strength=1 277 MI"a 
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['~,~,1~~~~'"!J.y~~~~f*L[:l}~i~, Photo. I b), e) ec~i~tJ; 1, e 

rf~1 fii~~A~~~il~jt~' ~'a)~(Fl"nl~~~'*,~) ~) ~Lt~~ v*, photo, I c), 
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l"ig. 2. S-N curves at cryogenic temperatures for 

Ti-5Al-2.5Sn ELI alloy ; I , Ii and m denote the 

regions classified according to Fig. 1. 

~)~ 

Photo. l. SEM micrographs 
of fatigue crack initiation sites 

fractured at 4K (Maximum 
stress : a) and b) 1 186 MPa ; 

b), c), e) and f) I 038 MPa). 

Photographs c) and f) are 
opposite fracture surfaces for 

a sample that had an internal 

initiation site. Point I and 2 

denote the same specific points 

in c) and f). Points A. B and 

C in c) denote the typical EDS 

analysis regions. 
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示している．これから明らかなように，内部き裂発小点

は全体として約30一㎜径の人きさをもち，低倍率では

平坦である．しかし，拡大して観察してみると，C），f）

に示すようにき裂内部発化点は約5～10岬1径の「納粒」

からなつている．これら「細粒」の境界部は両而ともlIlI

であり，ネットワークを形成している．「細粒」の而．1二

には，約1岬径のくぼみが多数観察され，Cl。。。。g。は

生じていない．すなわち，α十β型Ti介金で観察され

るような脆性的なファセット3〕山6〕は微舳勺には認めら

」
Φ

oE
＝l

Z

10

10

0
20

C~A=100 C~B=1.56 $ t C'~'c=3.42 ~~=1 26 , t ~~=3 84 l 

A[ 

Sn 

t' Fe 

lll ^". 

1　　2　　3　　4　　5　　6
　Concentration（wW。）

Fig．31　EDS　an齪1ysis　of　the　samples　s110wn　in

Photo．　1b），6），e），f）．A，B　alld　C〔Ienote　the　re＿

gio■ls　of　EDS　analysis　shown　in　P110to．1c）．

れない．

　一一方，内部き裂発止点は，何らかの化学成分的特徴を

もつことが報・告されている．そこで，破而の内部き裂発

化点およびその近傍のEDSによる元素分析を試み大．

Photo．l　c）「11に代表分析点を示した．ここで，分析点

はA＝約5－10μm径の「細粒」部，B：「細粒」の境界

部（凸部）およびC：伝播破面の3個所であり，その各

’、一でのAl，Sn，Feの3元素の点分析結果をヒス1・グ

ラムにしてFig．3に示す．図中には各部の平均濃度

（Cx）も示してある．＊印は異常値を除いた平均値を示

す．伝擶部（C）ではほぼバルク組成に近い値を示すと

考えられるので，これを比較の基準とする．凸部（B）

ではFeが最高3wt％近くまで濃化しており，A1の濃

度がO．5－2wt％程度と低くなつている．「細粒」部（A）

ではFeは検閉されないが，A1はO．30一ユ．68wt％と

低濃度になつている．つまり，内部き裂発生部は全域に

わたりA1濃度が低く，また，Feが濃化している部分

は凸部に隈られることがわかる．

3・2微視組織

　前節で破而上にFeが富化した部分が認められたが，

Ti－5A1－2．5Sn合金には，Feリッチな異杣（第2相）

が分散しているとする報告一〇〕がある．実際，Photo．2a），

b）に示すように，本合金巾にもFeリッチ相が認めら

れる1〕．本合金の平均粒径は約30叫mである、Feリッ

チ棚はα粒界に孤立して観察されるか，もしくは局所

的に密に分散している．そこで，このFeリッチ梢およ

びα柵について分析電顕を用いて微視組織観察と組成

分析を行つた．これらの観察用試料は，未変形の試験片

’陀

Photo．2．Microstmctures　of　Ti－

5A1＿2．5Sn　ELI　a1loy．　Secondary

electron　image　o丘polished　s田mp1e

a）and　corresponding　Fe　X－ray　map

b）1）．　Iron1ocalized　to　tlle　sma11α

grain　regions．TEM　micrographs

oftheisolateds㏄ondphasedi5－
tributed　region　c）副nd　of　the　smaH

αgrain　region　d）．　Points　D，E，F

齪ndGdenotetypica1EDSanalysis
regiOnS一
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より採取した．Photo．2c）には，皿粒径が20－30μm

のものの三重点などに第2相が孤立して観察される部分

を示す一それに対して，Photo－2d）はα粒径が数一㎜

程度の細粒領域のα粒界に第2杣が分散して観察され

る部分（細粒α組織）を示す．これらPlloto．2c）お

よびd）中に示す代表分析点（D－G）においてEDS

分析を行つた．Fig．4は，その紳果をヒストグラムに

して示したものである．図中には破而のEDS分析の場

合と同様に平均濃度を示している．α柵の粒径が約30

μmの部分では，σ相（D）はTi－5Al－2－5Snのバルク

組成に近く，Feはほとんど検出されない．これを吋州

α相とし一基準とする．柑相α相に囲まれた第2柵（E）

は，Feが約15wt％（13at％）で，A1とSnが合わせ

て約2wt％であり，柑柵α柵に比べFeが著しく濃化

し，AlとSnが著しく減少している．また，細粒α棚

の粒界に観察される第2柵（G）のFc姓は，0，6wt％

前後まで濃化しているが，E都に比べるとFe濃度はか

なり低い．細粒α杣（F）ではFeはほとんど検川さ

れない、また，細粒α組織では二つの柵ともにAl1駐が

バルク組成に比してかなり少なく反対にSn量が多い．

このように，第2相は明確にFeリッチ柵であることが

確認、されたが，棉同定はできなかつた．

　従来，α柵と第2棉の間には界而棉の存在が報告11〕さ

れているが，同様なものが観察された．ただし，この場

合も相の同定はできなかつた．

　ここで，微視組織の観察・分析締果と前節の内郁き裂

Φ
．o

ε
＝l

zO

C~~-a85 C~F=1.06 $ 'e;E=1.22 a A[ 
CED=4 29 i 

~~=4.10 tTC~*~F=4.13 Sn 

C~E=0.42 , C~'D=3.06 $ 

o 2 3 4 5 6 

~F=0.oe ~~=0.10 r C~G=0.47 Fe 
llll "**. 

C~=1 51 6 

o 1 13 14 15 16 1 0　　　　1　　　13　　　14　　　15　　　16　　　17

　　　　Concentration（wto1。）

Fi＆4．　EDS　analysis　o丘the　representative　areas

shown　in　Photo2c），d）．

発‘1三点の観察・分析縞果とを対応させながら比較検討し

てみる．まず，形態および大きさを比較してみると，細

粒o杣と破而．．ヒの「細粒」部の大きさが良い対応を示し，

Feリッチ柵あるいは粒界が■I1，部に対応していると考え

られる．

　次に，細．成分析緒果を比較してみる．各Al，Snおよ

びFe量ともに「細粒」部（A）は細粒α相（F）と，

また凸部（B）は細粒α棉粒界部の第2相（G）と，

さらに伝擶領域（C）は撒桐α桐（E）とそれぞれ良

い…致を示している．したがつて，内部き裂発生点は

Fcリッチ柵が分散した細粒α組織であると判断され
る．

：1－3転位組織の観察

　本研究では，破断データが106回前後までであるの

でFig．1のような階段状のS－Nl1日線は得られていな

いが，岐大繰返し応力とき裂の内部発生の現れ方などは，

概念的にはFig．1に示すような特徴を里している．破

断寿命に違いはあるものの，内部発生の特徴は砂時計型

i式験片の場合も全く阿じである．そこでFi占．ユにおい

て，疲労き裂が内部発生する応カレベルをRegi㎝I、最

人繰返し応力が降伏強さ以下でかつ表面からき裂発生す

る領域をRegion　II，最人繰返し応力が降伏強さ以上の

領域をRegi㎝IHと定義し，それぞれの領域での転位

組織の観察を行うこととした、

　Photo．3は，Region　Iすなわち疲労き裂の内部発生

が起こる低j．じカレベルの場合の転位組織写真である．こ

の伽域では，最大繰返し応力が降伏強さの75％以下で

あつても，Pile－1lp転位列がα粒内で短範囲かつ低密度

に形成されている．つまり，Pile－up転位列の長さは短

P1loto．3，The　dislocation　pile＿ups　that　develop　in

a　sample　f刮i1ed　in　region　I（test　temperature＝4K，

stress　amplitude＝1027MPa，＾ゲ＝292600　cy－
CleS）．
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く，それらの中でα粒を貰通するものは非常に少ない．

しかもPile－up転位列の導入されているα粒も少ない．

すべり面は柱面が支配的であり，そのときのバーガース

ベクトルは主に〈a〉型（凸＝1／3〈1120〉）である．ま

た，変形双晶は観察されず，4Kと77Kの変形温度の

差による転位組織の違いも認められなかつた．

　次に，Regi㎝IIすなわち，最大繰返し応力が降伏強

さ以下で、かつ表面発生する場合について述べる．最大

繰返し応力が低い場合には，Regi㎝Iとの閉確な違い

はないが，最大繰返し応力が増加するにしたがい，

Photo．4に示すような，同一すべり系のPi1e－up：1伝位

列が平行に複数個分布した形態の転位組織が形成され始

める．転位列はα粒界に堆積し，応力の高い方では，

粒界を超えるものがしばしば観察される．また，

Pile－upの過程の中で，バーガースベクトルが〈a〉型

から〈c＋a〉型（6＝1／3〈1123〉）に変わる場合もある．

Regi㎝IIでもRegi㎝Iと同じく柱面すべりが優先的で

幽
Photo．4．Dislocation　arrays　on　prism　pIanes　for副

sample　deformed　at4K　whicli　pass　t］1rough　grain

boundari6s（region　H　：stress　amp1itude＝1365

MP刮，＾ぴ＝14437cycles）．Foil　cut　from　hour－
glass　type　specime皿．

ある．Photo．4は砂時計型試験片から採取した試料の

ものであるが，試験片形状の違いによる差異は認められ

ない．これは，その他の領域についても同様であつた．

変形双晶については，Regi㎝Iと同じく観察されない、

変形温度が77Kの場合も，ほぼ1司様の転位組織であつ

た．

　そしてRegi㎝II工になると，α粒内全域にわたつて同

」すべり而上にPi1。一。p転位列が多数形成きれる．

Photo．5に示すように，この転位列はα粒内中の同一

すべり面上に密に分布している．転位列のすべり面はや

はり柱面が優先的であるが，錘面すべりも生じている．

Photo．5b）に示すように柱面と錘面との間での転位

列の交差すべりも観察される．しかし，このような高応

力となつても，変形双晶が観察されることはほとんどな

い．また，77Kでも1司様の転位組織が観察された．

4．考　　　　察

4・1疲労き裂の内部発生機構

　本合金において，内部き裂発生点が，A1濃度の低い

細粒α組織に対’1．じすることが明らかとなつた．ここで

は，き裂の内部発生機構について少し詳しく考察してみ

る．

　まず，環境因子の影響について考えてみる．α十β型

Ti合金の室温における高サイクル疲労において，環境

坦
Photo．5．TEM　micrograplls　of　co＿p1anar　disloca－

tion　arrays　of　s固mples　｛ai1ed　in　region　皿　（test

temperature＝4K，stress　amplitude＝1395MPa，
ハぴ＝900cyc－es）、
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Surface　ori　in

C甘vel　’

一100μm

’Pore1

Nf（cycies）

　Cw・ve　l：Ex…rusion－il－tr雌io11｛Sur…畠ce　origin）

　Curve2＝M三cl1os三ructu肥i11Ilo腕o9肥n把肚｝｛1nt旺rna三f祉i屑u卍ori曙ヨn）

　Curve2’：Pore｛一n｛ern田1origin）

Fig．5．Co㎜p銚ibility　and　priority　of　dif音erellt

fat1gue壬raCturemeChaniSmS一

曲線のShi長t（Fig．5におけるCurve2→Curve2’）を

もたらす．したがつて，内部き裂の発生は，その人きさ，

形状によることとなり，表繭発生→内部発生転移、屯も内

部き裂の大きさ，形状により変化する、

　一方，商応力側では，内都発生き裂自体が存在しえな

い可能惟も考えられる．商応力域では複数のすべり系が

働き，交差すべりも生じている、このことは，Pile－up

転位による応力集申が緩和され，き裂発生自体が抑えら

れたり，また，き裂が内部発生したとしてもき裂自体が

塑性変形の影響を受けて，ギき裂」として存在しえなく

なる可能憧もありうる．すなわち，疲労き裂内部発坐機

構に応力の上限界が存魂1することが考えられる．この場・

含，多くのすべり系をもつもの，降伏独きの低いもので

は，き裂内部発生機構が働きにくく，逆にチタン合金の

ようにすべり系が制限されるもの，降伏強さの高いもの

では，内都発生機構が現れやすいと考えられる、

5．結　　　　言

Jri－5Al－2．5Sn　ELI合金の極低温高サイクル疲労に

おけるき嚢の内都発生と微視組織的要因および微視的塑

惟変形挙動との関係を調べ以下の緒果を得た．

　（1）本含金中にはα粒径が小さく，A1濃度の砥い糊

粒α組織が局所的に存在する、

　（2）Feリッチ欄ばα禍粒界の一都に形成されるもの

と，纐粒α相の粒界にまとまつて分散しているものの

二二二種類がある．

　（3）内部き裂発生点は納粒征組織に対1，むし，微槻組

織に依存している．

　（4）疲労き裂が内都発生する低応カレベルでは，

Pi1e－upする長さの短い転位がα粒内にいくづか分布す

る．すべり系は110州一〈至至20〉が支配的であり，変形

の微梛勺不均一が生じている．この応力領域では，変形

双晶やすべり帯は形成されず，き裂の内都発生とは関係

しない．

　（5）高応力側では，転位弼が形成され，粒界を超える

ようになる．すべり系は柱面すべりが優先的であるが，

最大繰返し応力の増加にともなつて錘面すべりも働くよ

うになる．

　最後に，本概究を遂行するにあたりご指導，ご詞’論い

ただいた平賀啓二郎1尊士，貝沼紀夫障士，堀部　進博土，

螂U千利樽士，小川…行氏，そして第1研究グループの

方々，また，寺1炉製鰯所の伊藤喜昌障士，西村　孝博土

に深く感謝の意を表します．
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Abstract 

The dislocation structure developed in an a-type 

Ti-5Al-2.5Sri extra-low interstitia! al!oy unde,' 

various cyclic stresses at cryogenic temperatures 

was investigated by t,'ansmission elect,vn micros-

copy. When the maximum stress was above the 
yield strength, coplanar dislocation a,'rays ~,vere 

distributed over a grains. P,'ism slip occurred pre-

dominantly and a pyramidal slip system was a!so 

activated. As the maximum stress was decreased, 

dislocation pile-ups became less homogeneously 

distributed. The dis!ocation arrays on the prism 

plane passed throttgh grain boundaries. When the 

maximum stress was below abotit 75"/o of the yield 

strength, where the present a!loy showed sub-
surface fatigue crack initiation, dislocations vvere 

piled up and blocked at grain bounda,'ies in the 

small a grain region. Slip occurred predominantly 

along prism planes and the Bu,gers vector of the 
dislocation was (a). 

1. Introduction 

In an a-type Ti-5Al-2.5Sn extra-Iow inter-
stitial (ELI) alloy, fatigue crack initiation sites are 

located in the sample interior as well as at the 

sample surface in unnotched specimens with axial 

loading at liquid helium temperature [1]. Neither 

defects nor foreign material were detected at the 

subsurface crack initiation site. Furthermore, no 

brittle feature was seen on the fracture surface of 

the subsurface crack initiation site. This alloy had 

an a + p region with a smaller grain size and a 

Iower aluminium concentration than those of the 

matrix. The region is designated as the small a 

grain region. The subsurface crack was initiated 
in the small a grain region [1 J. 

Sufficiently high stress may introduce "gross" 

plastic deformation and bring about surface 
"extrusron-intrusion" which accounts for 
surface crack initiation [2]. However, subsurface 

crack initiation occurred only below about 750/0 

of the yield strength. Such a low stress is not con-

sidered to be high enough to make slip bands pass 

through the specimen thickness. From our pre-
vious work [1j, the small a grain region is 
beiieved to be weaker than the matrix a grain 

region because aluminium is an a strengthener 
for titanium alloy. In addition, the p phase was 

assigned to a more plastically deformed region in 

the fracture surface of the initiation site. 

Titanium, an h.c.p. metal with a less-than-ideal 

axial ratio of 1.587, deforms primarily by 
{ I O 10}-<1 1 2O> siip or by twinning at low temper-

atures j3]･ The deformation mode in aJTi is 
changed markedly by the addition of aluminium 

[4]･ The twinning is depressed and <c +a> slip 
occurs as the amount of aluminium increases. 
Therefore it is assumed that subsurface crack 
initiation at the low stress level is associated with 

localizeci deformation (stress localization or 
strain concentration) in the a phase which results 

from microstructural heterogeneity and the 
limited slip system. 

Hence this study investigated the dislocation 

structure developed in high cycle fatigue at cryog-

enic temperatures and clarified the localized 

deformation at the low stress level for 
Ti=5Al-2.5Sn ELI alloy. 

2. Experimental procedure 

2. /. ~fest specimen 

Round-bar specimens [1] and hour-glass-type 
specimens [5j fractured by fatigue in liquid helium 
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(4 K) and in liquid 
examined, The material 
detailed elsewhere [ I J. 

nitrogen (77 K) were 
and fatigue testing are 

2. 2. 7~ansmission electron mic,'osc(.'1;y 

Samples about 600 pm thick for transmission 

electron microscopy (TEM) were taken from 
about 1-3 mm beneath the fatigue fractur~ 
surface with a low speed saw. They were 
perpendicular to the principal stress axis and 

were reduced to about 80 /4m in thickness by no. 

600 emery paper. TEM foils w~l~e prepared by jet 

electrical polishing of the sample on both sides at 

- 30'C in a stirred solution of 60/* perchloric 

acid, 35"/~ butanol and 59"/o methanol. After 
thinning, the foils were rinsed in water and in 

methanol. A JEOL 200CX electron microscope 
equipped with a double-tilt goniometer stage was 

employed at 200 kV. 

2.3. Definidon ofrnicrostructu,'e regi0,1 and 

maximum stress !evel 

As mentioned above, the microstructure has 
two regions, namely the matrix a gain region and 

the small a grain region. The nlaximum 
stress-crack initiation site map can be classified 

into three regions as described in Table 1. In 

region I the maximum stress is above the yield 
strength (O.~"/~ proof stress) and surface crack 

initiation occurs. In region ll the maximum stress 

is below the yield strength and surface crack 
initiation still occurs. In I~egion lll subsurface 

crack initiation occurs when the maximum stress 
is below about 75"/~ of the yield strength. 

3. Results and discussion 

3. 1. Region I 

In region I coplanar dislocation arrays are dis-

tributed over a grains, and dislocations are not 

tangled, as shown in Fig. I (maximum stress 

TABLE l Definition of nraximum stress level 

Regi0,1 Crack 
inilialion site 

Maximum slress 

l 

II 

Ill 

Surf ace 

S u rf ace 

Subsurface 

t (High) 
Yield strength 
(0,2"/. proof stress) 

t 

About 75"/. of 
yield st]'ength 

I (Low) 

1 4O9 MPa). The dislocation structure in the small 

a grain region (a) is similar to that in the matrix a 

grain region (b). The dislocation density is high in 

both, and the slip system is predominantly 

{ I O1O}-< 1 120>･ However, pyramidal slip is also 
observed. For example, Fig. 2(a) shows cross-slip 

of screw dislocations in coplanar arrays between 

the (OI 11) and (O110) planes. The reason why 

cross-slip could occur on the first-order 
pyramidal plane was not clear since prismatic slip 

is recognized as the easiest slip mode at low tem-

perature in a'ri. Moreover, <c + a> dislocations 

moving on { 1 101} planes were observed. In this 

region, therefore, both prism and pryamidal 
systems are activated. 

The dislocation structure at 77 K was similar 

to that at 4 K. As shown in Fig. 2(b), most of the 

dislocations are identified as <a> type on { 1010} 

planes, and the remainder are <c + a> type on 
{ 1 10 IJ planes. 

~;* Lr., ~f~ ' 

(a) f 

* small oc grain region 

::$ *,tf 
, 'i'~~)~,~~1 :::;;;s:: ~ ' 

~i~L 

, *~,i;+ ' ,' 

p hase 

Fig, I . Coplanar dislocation arrays in a sample failed in 
region I at 4 K: stress amplitude 1 395 MPa, Nf = 900 cycles. 
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(a) 

~ 
~! 

(b) 

Fig. 2. TEM micrographs of coplanar dislocation arrays in 
the matrix a grain region of samples failed in region I at 4, 

and 77 K: (a) foii from same specimen as Fig. l; (b) slress 

amplitude 120 1 MPa. NF = 4 1 1 O cycles. 

3.2. Region II 

In region II, with maximum stress decreasing, 

the dislocation arrays are less homogeneously 
distributed. Figure 3 shows the dislo. cation 
structure in region II. The {1010}-<1120> slip 

system is dominant, but some <c + a>-type dislo-

cations were observed. As shown in Fig. 3(a), the 

dislocation arrays pass through grain boundaries 

indicated by arrows. 

Figure 3(b) shows dislocation pile-ups in the 

small a grain region at the lowest maximum stress 
level in region II. The { 1010}-<1 12O> slip system 

is also dominant. In region 11 the dislocation 

density in the matrix a grain region is lower than 

that in the small a grain region. 

Observations showed the tendency for the dis-

location density at 77 K to be higher than that at 

4 K, t._hough the dislocation structure at 77 K is 

similar to that at 4 K (Fig. 3(c)). The reasons for 

this are believed to be as follows: the critical 

resolved shear stress for the movement of 

primary prismatic slip in aJTi was increased as 

the temperature was decreased from 300 to 4 K 
[6]; the deformation mode was the same at 77 and 

4 K because the mobility of dislocations on the 

prism plane was higher than that on the basal 
plane at temperatures below 300 K [7] . 

3.3. Region 111 

In region 111 the dislocation density is low and 

most dislocations are distributed in the small a 

grain region, as shown in Fig. 4. Figure 4(a) shows 

the dislocation structure in the small a grain 

region. The dislocation pile-ups are heterogene-

ous in their distribution and do not pass through 

grain boundaries. Some pile-ups are blocked at 

small a grain boundaries or a-p interfaces. Slip 

occurs predominantly on prism planes and the 
Burgers' vector of the dislocation is <a>-

In the matrix a grain region, on the other hand, 

piled-up dislocations were hardly observed (Fig. 

4(b)). That is to.say, deformation is localized in 

'the small a grain region in region 111. 

3.4. Localized deformation andsubsurfacefatigue 
c'rack initiation 

The results of TEM observations are sum-
marized in Tabie 2. Prism slip was dominant in 

region 11 and 111, and pyramidal slip also became 

active in region I. Basal slip was not detected in 

the present study. Some deformation twins were 

detected in region I but not observed im other 

regions. Hence basal slip and deform~iti_on 
twinning in the a phase are minor deformation 
modes in the high cycle fatigue of this alloy. 

In region 111, where subsurface crack initiation 

occurred, Iocalized deformation was clearly 
observed in the a grains of the small a grain 
region. Furthermore, only the { 1010}-<1 1 20> slip 

system was active; piled-up dislocations were 
coplanar on the prism plane and blocked at grain 

boundaries or a-fi interfaces in the small a grain 

region. Strain along the c axis could not occur 

since <c + a> slip and deformation twinning were 

not active. Thus it is considered that stress or 

strain concentration as the result of the limited 

<a> slip is localized in th~ vicinity of a grain 

boundaries or a-p interfaces in the small a grain 

region. This localized deformation is believed to 

introduce microcracks in the small a grain 
region, which are assumed to be the nucleus of 

subsurface crack initiation. The subsurface 
fatigue crack initiation at 77 K might occur at the 

lower stress level [1 J. 
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(a) 

matrix cr grain region r ,i ftl~(,! ~ Phase small oc 9rain regjon 
~__:r~----1'~~~~rl~'J! 

s) 
'~ ~ '1: 

~+( 

matrix cc grain region 

Fig. 3. Dislocation structures in samp[es failed in region II: (a) 4 K, stress amp[itude 1 365 MPa, Nf= 14 437 cycles; (b) 4 K, stress 

amplitude 1 1 74 MPa, Nf = 7 1 75 cycles; (c) 77 K, stres s amplitude 10 1 1 MPa, Nr = 1 3 280 cycles. Dislocation arrays pass through 

grain boundaries indicated by arrows in (a). 

TABLE 2 Summaril.ed results of dislocatiou structure for Ti-5Al-2.5Sn ELI alloy 

Microstructure Maxirnum stress leve/ 

Region I Region II Region 111 

Small a grain 

Matrix a grain 

(1) 

(2) 

(3) 

(4) 

(1) 

(2) 

(3) 

(4) 

Coplanar arrays 
Prism and pyramidal 
Over a grains 
High 
Coplanar arrays 
Prism and pyramidal 
Over a grains 
High 

(1 ) Dislocation arrays 

(2) Prism 
(3) Through grain boundaries 
(4) Intermediate 
(1) Dislocation arrays 

(2) Prism 
(3) Through grain boundaries 
(4) Low 

(1) 

(2) 

(3) 

(4) 

(1) 

Dislocation pile-ups 

Prism 
Blocked at grain boundaries 

Low 
No pile-ups 

Remarks in each column refer to ( I ) dislocation structure, (2) slip plane, (3) distribution and (4) density. 
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(a) 

Fig. 4. Dislocation structures in a sample failed in region 111 at 4 K: stress amplitude 1027 MPa, Nf=292 600 
(a) Dislocation pile-ups are blocked at grain boundaries. (b) No dislocation pile-ups; the foil plane is close to (O I i O). 

cycles. 

4. Conclusions 

This study investigated the dislocation struc-

ture of Ti-5A1-2.5Sn ELI alloy cyc]ically 
deformed at cryogenic temperatures. 

(1) When the maximum stress was higher than 

the yield strength, coplanar dislocation arrays 

were distributed over a grains. Both prism and 

pyramidal slip systems were activated. The dis-

location density was high in the matrix a grain 

region and in the small a grain region. 

(2) As the maximum stress was decreased 
below the yield strength, the dislocation arrays 

were less homogeneously distributed and the dis-

location density was lowered. Prism slip was 
dominant. The dislocation arrays passed through 

grain boundaries. 

(3) When the maximum stress was below 
about 750/0 of the yield strength, where sub-
surface fatigue crack initiation occurred, disloca-

tion pile-ups were primarily on prism planes and 

were distributed in a grains in the small a grain 

region. In the matrix a region, piled-up disloca-

tion was hardly observed, i,e. the localized defor-

mation occurred in the small a grain region. 
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Abstract 

Subsurface ~ fatigtie crack initiation in a 
Ti-5Al-2.5Sn extra-low interstitial al!oy at !icluid 

helium temperature was characterized. The sub-
surface crack initiation occul7ed at low stress level 

and neither defects nor foreign n'taterial were 

detected at the subsu,face initiation site. ~rhe sub-

surface crack iniliation site was composed of 
"small grains" of diameter about 5-10 pm. The 

concentration of aluminium at the initiation site 

was mtich lower than in the bulk. From the vie}v-

point of the microstructure this a!loy had part!y' a 

two-phase region (s,nall a grain region). It N/as 

co!nposed of sma!1 a grains with low a!uminium 
content and an iron-enl'iched p phase at their grain 

boundaries. The size, morphology and composi-
tion of the sttbsulface a~7ck initiation site fitted 

those of the small a grain region. I･･Ience it is con-
cltrded that the subsu,face c,'ack vvas initiated in 

the small a grain region. 

i. Introduction 

Titanium alloys have good mechanical and 
physical properties for cryogenic structural 
materials. In recent years the mechanical prop-

erties of titanium alloys have been studied at cry-

ogenic temperatures [1]. However, few studies 

have focused on the high cycle fatigue properties. 

Fatigue microcracks originate most typically at 

the sample surface; the sites of crack initiation are 

fatigue slip bands, grain boundaries and surface 

inclusions [2-4j. Subsurface crack initiation is 

usually associated with the presence of inclusions 

or pores. In titanium alloys, however, subsurface 

crack initiation which is not associated with any 

defects can apparently occur at cryogenic tem-
peratures [5-7] as well as at room temperature 
[8+1 1]. The subsurface crack initiation occurs in 

low peak stress tests and in longer-life tests over 

105 cycles, while the surface initiation occurs in 

high peak stress tests and in short-life tests. 

Environmental effects and interstitial contamina-

tion are not responsible for this subsurface crack 

initiation [7-9]. One possible explanation is mi-

crostructural cracking due to localized deforma-

tion (stress or strain concentration), which may 

result from heterogeneity of the microstructure 

and microscopic deformation. In a Ti-5Al-2.5Sn 
extra-low interstitial (ELI) alloy the subsurface 

crack initiation occurred at liquid helium tem-
perature [5J, but it has not been chatacterized yet. 

To clarify the relation between microstructural 

heterogeneity and subsurface crack initiation, 
therefore, this study examined the initiation site 

and the microstructure of the Ti-5Al-2.5Sn ELI 
alloy. 

2. Experimental procedure 

2. I T~st materia! 

The Ti-5Al-2.5Sn ELI material [5j was 
obtained in the mill-annealed condition in the 

form of 90 mm square bars. The chemical com-
position was as follows: 5.15 wt.o/~ AI, 2.66 wt,o/. 

Sn. O.19 wt.o/o Fe, 0.012 wt."/* C, 0.057 wt,o/o O, 

O.OO24 wt,o/* N, O.OO58 wt,o/o H and baiance tita-

nium. All the longitudinal directions of the 
specimens were parallel to the rolling direction. 

2. _2 Fatigue testing 

Fatigue testing was carried out in liquid helium 

(4 K) and liquid nitrogen (77 K) using unnotched 

round-bar specimens 25 mm in gauge length and 
4 mm in diameter. The fatigue data at 77 K were 
kept for reference of the temperature effect [12]. 

Testing was done under load control using a 
closed-loop servohydraulic test machine. The 
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sine wave loading was uniaxial with a ratio of 

minimum stress to maximum stress of R = 0.01. 
Test frequencies of 4 Hz at 4 K and 10 Hz at 77 

K were chosen so that the specimen temperature 
rise should be as low as possible [5]. 

2. 3. Electron inicroscopy 

The fatigue fracture surfaces were examined 

by scanning electron microscopy (SEM) and 
analysed by energy-dispersive X-ray spectros-
copy (EDS). Thin foils for transmission electron 

microscopy (TEM) were prepared by the conven-
tional electropolishing technique [12j.' The foils 

were examined in a JEOL 200CX electron mi-
croscope (operated at 200 kV ) equipped with an 

energy-dispersive X-ray spectroscope. 

3. Results and discussion 

3. 1. Fatigue p,vperties and fracture su'face 

Figure I shows the SN cw~/es of Ti-5AI 
2.5Sn ELI alloy tested at cryogenic temperatures. 

For round-bar specimens the fatigue tests were 
performed in both liquid helium (4 K) and liquid 

nitrogen (77 K). Fatigue test data of hour-glass-

type specimens at 4 K are given for reference [_5j. 

In both types of specimens, subsul~face fatigue 

failure occurred at 4 K when the number of cycles 

to failure was greater than 105. At 77 K, however, 

all the fatigue cracks were initiated at the sample 

surface as in the previous work [5j. 

Figure 2 shows the vicinity of fatigue crack 

initiation sites in a specimen which was failed at 

4 K. At higher stress the fatigue crack is initiated 

at the specimen surface (Figs. 2(a) and 2(d)). At 

~ t500 

~_ 

U? 

~ ~ooo 

v) 

~ 
:, 

E - 500 ~ 
~ 

o 

l03 104 {05 1 05 

N~mber ol oyoles to failure 

Fig. 1. S-N curYes at cryogenic temperatures for 
Ti-5Al-2.5Sn ELI alloy (4 K - t~nsile strength 1483 MPa, 
yield strength 1405 MPa; 77 K - tensile strength 1 277 MPa, 

yield strength 12O9 MPa). S-N curve of hour-giass-type 
specirnen is also shOWn for reference [51-

lower stress, on the other hand, the fatigue crack. 

is initiated in the specimen interior. At low'magni-

fication, as shown in Figs. 2(b) and 2(e), the sub-

surface crack initiation site is flat and the crack 

propagates in a radial pattern. 

3. 2. Subsurface crack initiation, site 

Figures 2(e) and 2(f) represent SEM photo-
graphs of the initiation site. No defect-like inclu-

sion or pore is detected at the initiation sites, nor 

does cleavage fracture appear. The subsurface 
crack initiation site is about 30 pm in diameter 

and is composed of "small grains" about 510 
/Im in diameter. The small grain boundaries are 

convex in both matching halves of the fracture 

surfaces; this means that the convex region is 
ductile. 

The subsurface crack initiation site was 
analysed by EDS. Region A in Fig. 2(d) denotes 

the small grains. Region B denotes the convex 
region. Region C is a crack-propagating surface 

near the initiation site; this region is assumed to 

represent the bulk composition (matrix). 

Figure 3 is the histogram of point analyses of 

aluminium, tin and iron concentrations in the 

three regions. In region B the depletion of 
a]uminium is marked and the condensation of iron 

is significant at some points compared with the 

conrposition of region C. In region A almost no 

iron is detected and the content of aiuminium is 

also low. In the subsurface crack initiation site, 

therefore, the concentration of aluminium is 
about 300/0 of the bulk composition and the iron-

em~iched region exists only in the. convex region. 

3.3. Mic/'ostructure 

This alloy has an equiaxed cc phase structure 

with a mean grain diameter of approximately 30 
;4m (Fig. 4(a)). However, X-ray microanalyser 
analysis indicated the existence of some fine h~on-

rich particles several microns in diameter (Fig. 

4(b)) [5]. The iron-rich particles are seen at the 

grain boundaries. Their distribution is either 
isolated or grouped. The isolated second particles 

were seen at a triple point of grain boundaries in 

the matrix ct region (Fig. 4(c)). This phase was 

identified as fi + (() phase from the selected area 

diffraction (SAD) pattern shown in Fig. 4(d). On 

the other hand, the grouped second particles 
were observed at the boundaries in the small a 

grain region (Fig. 4(e)). The second phase was 
identified as p phase. The small a grain region is 

composed of a grains several microns in diam-
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b) 

f) 

Fig. 2. SEM micrographs of crack initiation sites for round-bar specimen fractured at 4 K (maximum stress: (a), (d) 1 1 86 MPa; 
(b), (c), (e), ( f) I 038 MPa). Photographs (c) and (f) are matching halves of fracture surfaces; each point I and 2 correspond. Areas 

A, B and C in (c) denote the typical EDS analysis regions. 
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Fig. 3. EDS analysis of fracture surfaces of the sample 
shown in Figs. 2(c) and 2( f). A, B and C denote the regions of 

EDS analysis shown in Fig. 2(c). Cx (X = A, B and C) is the 

mean concentration value. 

eter. This area is about 30 pm in diameter, i.e. as 

large as the matrix a grain size. 

Figure 5 is the histogram of point analyses of 

the representative areas of microstructure as 
shown in Figs. 4(c) and 4(e). Region D is assumed 

to show the matrix a composition. In region E, 
i,e. the isolated p + co phase at the triple point, the 

iron concentration is up to about 15wt,o/o. The 

aluminium content is about 300/0 of the bulk com-

position, In the small a grain region, on the other 

hand, the aluminium content of the a phase 
(region F ) and the p phase (region G) is about 

250/0 of the bulk composition. Iron is enriched in 

the p phase and the mean concentration is about 

0.5wt.o/o. However, the iron concentration is 
much lower in region G than in region E. 

3. 4. Correspondence between stibsurface crack 

initiation site and microstructure 

Figure 6 summarizes the features of the mi-

crostructure and the subsurface crack initiation 
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a) 

matrix a ~rajn region 

b) 

d) 

[OI I I p Z N 
e) small a grain regio 

~e 

Fig. 4. Microstructures of Ti-5AI-2.5Sn ELI alloy: (a) secondary electron image of polished sample [5]; (b) iron X-ray map of 
.(a)-iron is localized to the sma]1 a grain regions; (c) TEM micrograph of the isolated p phase distributed region and (d) SAD 
pattern for [OI l]b., zone; (e) TEM micrograph of the small a grain region-areas D, E, F and G denote typical EDS analysis 
regions. 

site in terms of the geometry and chemical com-

position. The size of the subsurface initiation site 

is almost the same as that of the small a grain 

region. From the viewpoint of the morphology, 
the a phase (region F ) in the small a grain region 

corresponds with small grains (region A) in the 

initiation site, while the p phase (region G) in the 

small a grain region corresponds with the convex 

region (region B). The compositions of the small 

a phase (region F ) and the p phase (region G) fit 

those of the small grain (region A) and convex 

part (region B) respectively. For the above 
reasons, it is concluded that the subsurface crack 

was initiated in the small a grain region. 

Aluminium is a strengthening element in a-
type titanium alloys. Thus the strength of the 
small a grain region is believed to be :lower than 

that of the matrix a grain region because of lower 

aluminium concentration. Hence it is believed 
that localized deformation occurs in the small a 

grain region and leads to fatigue crack initiation 

there. 
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Subsurface Crack Initiation in High 

at Cryogenic Temperatures 

Cycle Fatigue of Ti6Al-4V Alloys 

Osaln.u UMi~Z_.AWA, Kolobu NACAI and Keisuke ISII~KAWA 

Synopsis : 

In titanium alloys subsurface f<atigue crack initiation occurs appareiltly without the existence of any 

defects such as inclusion or pore. We investigated subsurface crack initiation and sub-crack for Ti-

6Al-4V alloys at cryogenic temperatures, and discussed the growth mechanism of microcrack. 

As the m&ximum stress was decreased, the morphology of subsurface crack initiation sites was changed 

from consisting of one facet to of more facets. The facet was identified as a cracked a phase by cornparing 

their chemical composition and morphology. Sub-cracks were also produced in a phase. The subsurface 

crack initiation sites and the sub-cracks were not perpendicular to the applied stress. Hence it is con-

cluded that a microc,rack initiates in a a grain, grows into neighbor P plates and a grains, and finally forms 

an initiation site for a ~naill fatigue crack. The lower the maximum stress, the greater the size of subsur-

face crack initiation sites. We adopted the size of the projecti0~1 of subsurface crack initiation site on the 

main crack propagating plalle, as a shape parameter of threedeme,~sional crack. Using this parameter, the 

dependence of initiation site size On the maximL~m stress range can be accounted for by an assumption that 

the microcrack growth is controlled by a threshold c0~~dition. 

Key words : a-~ titanium alloy ; subsurface crack initiatio~] ; fatigue ; cryogenic temperatures ; microcFack ; 

threshold condition. 
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Tj－6Al－4V合金の極低混脇サイクル疲労における内部き裂の発生 925

力・ひずみ集中を誘起し，低1一芯力域における内部き裂発

生を可能にしていることを示唆した．

　α一β型のTi－6Al－4V合金における内部き裂発生につ

いては，前述の共通点以外にも以下のような特徴が著者

らをはじめとする従来の報普から明らかである．すなわ

ち，（1）試験条件（室温以下の温度域，周波数，環境

等）3〕5〕や材料（製造方法，不純物濃度等）4〕5〕の違いによ

らず内部き裂発生が起こる．周波数や雰囲気水素濃度等

によらず同じ応力，破断繰返し数で内部き裂発生が坐じ

ることは，それが環境破壊的要因をほとんど持たないこ

とを示している．（2）表而き裂発生域では疲労強度は引

張強さとほぽ正の柵関関係にあるが，内部き裂発生域で

の疲労強度は引張強さに必ずしも依存しない5〕．（3）内

部き裂発生点を構成するファセットの形状・大きさはα

相組織のそれとよく対応している4）5〕．以上より，Ti－

6Al－4V合金では内部き裂発生がかなり一一般的に火じ，

それが微視組織的要因と深い関係を持つことが考えられ

る．そこで本研究では，著者らが行ったTト舳ト4V

合金の極低温高サイクル疲労試験5）の破断試料を用いて

内部き裂発生点について詳細な観察を行った．そして，

微視組織と密接に関一連した微小き裂0）発生と成長による

内部き裂の形成過程を明らかにし，主き裂選択を支配す

る機構について考察した．

a）

e）

Norma1

　　d）

Sp．1三Ll

　　　　　　　2．実　験　方　法

2・1材料

　本研究で用いたTi－6Al－4V合金（Mill㎜nealed）5〕は

不純物濃度の異なるNorma1，ELI（Extra－Low－Inter－

stitia1），Sp．ELI（SuperELI）の3グレ］ドである．

各グレードの化学成分は主にFeと0濃度（wt％）に

違いがあり，Normal；FeO．199，00，135，ELI；Fe

0，200，00，104，Sp．ELI；FeO．028，00，054である．

そして，各グレードごとに鍛造材（Forged，熱間鍛造

（90ぴC））と圧延材（Rol1ed，熱間鍛造十熱間圧延

（900℃））がある．合計6種の材料の試験片械断而組織

写真（SEM）をPhoto．1に示す．なお，各材料の組織

は等方的である．鍛造材では隣接するα相の紳品方位

がほぼ同じである領域（コロニー組織）が認められるの

に対し，圧延材ではβ相が細粒化するとともに，隣接

するα相の結晶方位の平行性は失われている（バルク

としてのTextureは鍛造材にほぼ等しい5〕）．また，

NormalとELIに比べSp．ELIは組織が微細である．

これは主に後者の鍛造比が大きいことによると考えられ

る．

Photo．1－　SEM　micrographs　of　Ti－6A1－4V　a11oys

th・t・・・…p㎝dth・tm・・…舵…ti・…　f・…y
SpeCimen．

2・2内部き裂発生点の観察と犬きさの測定および組成

　　分析

　液休ヘリウム中（4K）および液体窒素中（77K）に

おいて疲労破断した試料5〕について，内部き裂発生点の

形態観察のために破断面のSEM観察を行った．疲労試

験は荷重制御，R＝0．01（R＝σ珊三，、／σ冊。坦）であり，試

験片は砂時計型（最小径4．5mm，五方向）である、

　さらに，内部き裂の大きさを数量一化して取り扱うこと

を試みた．Fig．1に示すように，内部き裂発生点は応

力軸に対してある角度で傾いている．ここで内部き裂発

生点とは，低倍率的には平坦で，応力軸に対しある角度

をもつ破壊起点の全域を指すものとする．内部き裂発生

点の人きさを評価する方法はいくつかありうるが，本研

究では，内部き裂発刈i点を主き裂伝摘而に投影した際の

幅五（この幅方向は主き裂の初期伝擶方向と一致し，主

き裂伝摘而は応力軸に対しほぽ直角である）を内部き裂

発生点の大きさ（Subsurface　crack　size）として定義し

た．したがって，最’大主応力に垂直な面に投影して等価

なき裂を想定したときに，∫、はそのき裂長さと対応づけ

られる．さらに，微視組織との大きさの比較をするため

一126一



926

Three－demensional　indicalion

鉄　と　鋼

1・・i・・i・州・関・

S蜘a　　　　　k　ini　i　i　n

　↓

P『ojgct③d　on　proPagaied　plane

　　bソソ

レ

肘

　　　　　fs
rf　　r　k　iZ

卜

Fig．工．　De正inition　of　subsurface　crack　size（五）
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第76年（i990）第6号

に・α柵の大きさを定義した．すなわち，試料横断面上

（Phoエo．1）のα相についてその短軸長さ（針状α組織

におけるα祁の帽あるいは等軸α組織におけるα相の

径に対応する）を測定した．

　また，内部き裂が組織1杓にある特定な領域に対応して

いるのかどうか調べるために，EDSによる組成分析（点

分析）を内部き裂発生点と組織観察試料について行った．

分析領域は後述の内部き裂発生点の形態において定義さ

れるフ7セット（Facet）とファセット輸郭部（Border），

および微視組織におけるα相とβ相である．内部き裂

発北点の分析に使川した試料は4Kで疲労破壊した材

料である。分析元素はAl，V，Fe，Tiであり，測定点

は各領域ごとにユO－40一点である．

2・3　Sub－cmckの観察

　内部き裂が疲労過程において局所的な変形集中により

生成すると考える場合7〕，試料片中には複数の内部き裂

の存在が考えられる。そこで，内部き裂発生点域を含む

縦断而10〕およぴ任意の縦断面（共に応力軸に平行）に

ついて，破断試料巾のSub－crackのSEM観察を行っ
た．

Photo．2．SEM　micrographs　o圧subsurf田ce　crack　illiti日tion　sites　of　forged　a1loys．
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3，i－6Al…4V合金の槻狐総泌サイクル披労における内郷き裂の発生 927

3．案験結果
3・玉　内部慈裂発生点の形態

　すべての試料において，破壊起点部に異物σ）作征は認

められず，空隙等の欠陥も襯察されない．Photo．2は，

鍛造材と圧延材の内部き裂発企点近傍のSEM写真であ

る．ところで，内部き裂発坐点の発生位縫は各試料によ

り表而近傍から試験片r111火部までの試験片内舳こ分布1、

ており，内郡き裂発生点の概樹と閥係のある試験凶」rは

認められない．いずれの試料でも内都き裂発生点は飾述

のように低借率では平坦であり，応力！1地に対しある角度

を持っている．しかし，借率を、王二げて観察してみると，

一つまたは複数のファセットから成り1ウニっていることが

わかる．そして，鍛造材のファセットが榊長形であるの

に対一し，圧、延材ではアスペクト比が小きくなっている、

さらに，鍛造材では仰長形ファセットが並んでいるのに

対し，圧延材では各ファセットの並びや傾きがよりラン

ダムとなっている、すなわち，フ了セットの形態・分布

はそれぞれのα柵組織（PhOto．｝）とよく州．じしている．

　さらに，内部き裂発生点の形態と大きさ（五）は応カ

レベルにともない変化している．すなわち，応カレベル

が低くなるとともに，1悩のファセットa）から，2～4

個のファセットが一連なったものb）へ，さらに小さな

ファセットが数多く集まったものc）へと変化し．内部

き裂発生点は大きくなっている．ここでは，内部き裟発

生点がI個のファセットから成り立っている場合を

Si㎎le，数個のファセットが連なっている場禽をPlurが，

そしてノ』・さなファセットが個々に集まっている場合を

Aggre墨ateと呼称する．

　Fig．2は，4Kにおける内部き裂発坐点の大きさ五

の値を最大応力（％、、）に対して示している．1糾ま1では

3概の内部き裂発三五三点の形態の分類も行っている．4K

および77Kともに∫岳は騒大応力の減少とともに大きく

なり，∫王での；洲晒は内都き裂発坐点の大きさの応力によ

る変化をよく表している．そして，五の増大とともに

SingleからPlural，Aggregateへの形態変化が各材料

に火迦して表れる．

　さらに，3種の内郷き裂発生点を詳細に観察してみる．

ま吋土，　1ノ州郁き菱呈苔畜‘，｛ノ五はPhoto．2d），e），f）に勇ミづ’よう

なフ7ヒット（Fa㏄t）とファセット輸郭部（Border）に

区別できる．80rderはファセットとファセットの境界

またはフ了セットの輪郭に存在し，破繭．i二に凹凸がある

（百〕トo童o．2e））、次に，ファセットは様棚の異なった二つ

σ）棚域（Aと百3とする）から成っている．すなわち，

頓域Aは約4ドm径の円状で平J11王であり，頒域の一端

は8orderに内接している．一・方．頒域Bは放射状に

き裂成炭の形塞亦が徽察される締分である．しかも，領域

Aと｝3では1，じ力1轟山との傾きに若予の違いがある．

Aggregateの場合にも二つの倣域に区別ができるが，領

域Aは一…つに限定されない（夏〕ho芝o．2f））．すなわち，

AggregateはSi榊e，r～ralの集合体と考えることも

できる．

3－2内部き裂発生点とα棉の対庵

　繭節で，内銚き裂発生点の形態・大きさがα棚のそれ

らと定性的によく対応していることを述べたが，内部き
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裂発生点の大きさとα梱の大きさとの定量的対応づけ

を試みる．Fig．3には鍛造材におけるα柵の短軸長さ

を各グレードの材料別にヒストグラムにして示してあ

る．図中には母集団の総数（～。’。’）と平均値（んa）を

言己してある、また，五の値も3種の内部き裂発生点の形

態別に図中に示してある．鍛造材と圧延材それぞれにお

いて，Sp．ELIではNormal，ELIに比べα柵短杣長

さが小さくなっており（圧延材では，Normal：ル巴＝

4．04，ELI：λ帆　＝4．04，Sp．ELI＝λψ巴　＝2．83），　α

相が微細化している．しかし，各グレードとも鍛造材と

圧延材のα相短軸長さの差は小さい．次に，図巾に示

す五との対応をみてみる．Singleファセットの五はい

ずれの材料においてもα相短軸長さの分布範囲内に位

置している．Pluralファセットの場合，Sp．ELI鍛造

材で明らかであるが，五はα相短軸長さの2－4倍の値

を示す．前述の内部き裂発生点の形態が二～四つのファ

セットが連なっていることから，五は複数のα相短軸

長さの和に対応すると判断できる．Aggregateファセッ

トの場合，五はより大きな値を示している．このように

五はα相短軸長さの整数倍にほぽ対応するとしても矛

盾なく説明できる．

　次に，内部き裂発生点と組織観察試料についてEDS

分析を行った．Tab1e1に示すように，ファセット

（Fa㏄t）の組成濃度はいずれの材料においてもσ相組成

に対応しており，一方，ファセット輪郭部（Border）に

はβ杣に対応する領域のあることが認められる．

　以．ヒのように，内部き裂発生、点を楴成するファセット

はその形状・大きさと化学組成からα相に対応し，β相

はファセット．輪郭部内にあると結論づけられる．そして，

Table工、　EDS　allalysis　o正polished　samp1es　and

subsurface　crack三nitiation　sites　of　specimens　fai1ed

at4K．

Alloy Regi㎝
C・・㏄・tr・ti㎝1冊t％）

A1 V Fe

血 5．35－6．89 2．11一 5．77 O．00－O．33

N⑪rmal
β 4．10－5．86 3．48＾1l．8｛ O．07－1．22
Focet 4．80－7．26 1．64一 3．03 O．0C－O．12
Bord肥r 2．67－6．59 2．38－l〇一45 0．09－1．11

血 5．56－6．95 2．OO一 5．08 O．OO－O．08

EL1 β 3．71－5．17 4．31＾13．51 O．14－1．26
F田c篶t 4．52山6．60 2・．81一 2．93 O．OO－0．07
Bo■・der ］．15－4．79 2．80一 8．18 O．07－0．61

口 4．88－6．35 2．23一 4．71 〇一〇〇一0．02

Sp一 EL1 β 3．77－4．97 4．72－13．41 O．OO－O．20
F田cct 4．42－6．32 3．08一 3．89 O．OO－O．02
Bordor 2．16－4．75 4．41一 6．92 O．08－0．16

よ
8⑭
δ蒜

8ε

臨
易筥
号・⊆

ω

よ8
挙
君
ω

Sing16 p1ural aggregate

Photo．3．　The　correspondence　between　illustmted　initiation　sites　a皿d　sub＿cracks　in　failed

正orged　normal　specimens　at4K。
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ファセットはその破面形態から領1域AとBに区脳され

る特徴を有することがわかった．

3・3繰返し変形にともなう試験片内部のSub－cr囲ckの

　　発生

　疲労破断後の試料の縦断繭組織鰯察の緕果，表而き裂

発坐の商応カレベルから内部き裂発生となる低応カレベ

ルまで，岡一試験片内部に複数のSub－crackが観察さ

れた．それらS泌一cmckはき裂長さが数岬以」二で，

疲労破断繭腹下を中心に認められた．ただし，破断弼近

傍に観察されるSub－crackには，（1）繰返し変形によ

る内部き裂の発生，（2）主き裂先端郡の応力・歪み獅†i

場における微小き裂の発生一2），の二つの場合が考えら

れる．しかし，ここでは獅者の区別は困難であるので，

一般にS幽一crackとして扱う．鍛造材と圧延≡材いずれ

の錫合も，微小き裂はα柵内に形成されており，一端

をα一β界而に接することが多い、そして，内部き裂発

生、1烹域では種々の形態のSub－crackが観察された、そ

れらを整理すると，揃述の内郡き裂発生点の3種の形態

と同様に分類ができる、Photo，3にその対応の一一例を

示す．ここでは，内部き裂発生点の形態については模武

図で示してある．Photo，3に示したSub－cゼackと内部

き裂発生一1匁の形態の完全な対j，じから，それぞれの形態の

内郡き裂発坐点の形成を以下のようにうまく説閉でき

る．すなわち，α欄内にまずα一β界術に接した微小き

裂（領域Aに対応する）が火じ．それがそのα柵内で

成長（領上或B）づ一る（Sing1e）．　さらにβ柵を貰遁し，

隣被するα柵にき裂が成長（倣域旦3）する（Plur証1）、

Aggregateでは複数の微小き裂（領域A）の成長（頒域

B＋Border）と連締により数10岬の内部き裂発生点

が形成される．

　以上より，内部き裂発火点はα柵内の微小き裂に起

源を持ち，それがそのα棚そしてβ柵さらに隣接α棚

へと順次成長していく過穫により形成され，その大きさ

は濫度，材料，製造条件によらず，応力の低い方が大き

いことがわかった．しかし，なぜ内郡き裂発坐点の大き

さが応カレベルにより変化し，また例がそれを決定する

かについては極めて興昧深いので，次牽で詳しく考察す

る．

　　　　　　　4．考　　　　察

雀・1内都き裂発隻点の大きさの応力依存性

　4・1・玉　微小き裂（欠陥）を有する材料の疲労限

　本含金のように試験片内部，表而を閥わず複数の微小

き裂が存在すると仮定すると，どの微小き裂が三たき裂と

して選択されるかは，応力と微小き裂の形状・大きさの

歴
蓬1000
　嵩
　………

戟
警宕

．9旭
漏ろ100
［L一⊂

　蟹

ξ　　　　　　　1　　　　2
　　　　　　　0－1　　　　do　　　　　1　　　　　　　　　　　　10

　　　　　　　所闘XiS1㎞gCraCkSiZe，2a　lmm1

n9．4，Depend㎝㏄oftトresholdc㎝侃i㎝sfor
ξatigue　crack　growth　of　a　㎜icrocrack　on　stress

r註nge・

幾何学的パラメーターとにより決定される．疲労隈を微

小き裂の成長が停留した状態であると仮定すれば，北

川州，村上15〕らによると，欠陥を有する材料の疲労隈

はそれと等側な微小き裂の大きさ．とThreSholdStreSS

ra㎎e（ムσ〃，）から議諭できる．Fig．4はこ．の閥係を模

式的に表したほ1である．図印で2α＞d、（隈堺欠陥寸法

とされている）では疲労隈はムκ肋（材料定数）から決

定づけられる．2α＜∂。では無欠陥材の疲労限（時間強

度）に灘近する．村、■5〕は2α二d。付近の領域で詳纐

な実験を璽ね，この領域でも疲労隈がき裂の大きさに依

存しているとし，△K〃．のき裂寸法依存推を述べている．

ここで、化川，村上らの議論で注意しなければならないの

は，すべてを欠11高1の雌初の大きさで議論していることで

ある．3章で閉らかにしたように，本合金では発生した

微小き裂がそのまま三1三き裂の核となるのではなく，成長

してある大きさとなって圭き裂として避択されている．

さらに，欠陥の三次元自勺形状，先端部の閉陣半径等から

考えても，欠陥の寸法をそのまま主き裂の核の大きさ

（1災界欠陥寸法）とすることは閥懸となる可能性が高い．

特に2α≦4。の領域においては，想定される主き裂の核

の大きさと欠陥の大きさの差が大きくなると考えられ

る．したがって，微小き裂（颪欠陥）の成長という概念

を導人すれば，村．ヒらの議論は硲考の余地があることと

なる．すなわち，△κ’ムがき裂寸法依存性をもつという

締論は成立しない可能性がある．

　4小2　微小き裂成長の隈界条件（応力依存牲）

　4・Nでの議論は疲労隈もしくは時閥強度についての

ものであるが，複数の微小き裂が存在し，かつそれぞれ

が何らかの機構で成長が可能であると考えた場合，内部

き裂発生域における任意の応力■Fにおいて，主き裂とし

て避択される微小き裂の隈界条件を岡様に考えることが
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できないだろうか．その検討のためには，まず微ノ』・き裂

の大きさ，微ノ』・き裂に作用する応力を1挑らかにしなけれ

ばならない．しかしながら，微ノj・き裂は三次元約作在で

一般には形状も単純ではない．また，微小き裂に作州す

る応カ揚も主応力によるものと微小き・裂の発生をもたら

した燭所約応力集吋1によるものの加獅1となると考えられ

る．これらを破壊力学1γ」に厳密に考えることは容易でな

いので，ここではいくつかの狐純化と仮定を行って議論

を進める．まず，内部き裂発生点は微小き裂が成長し、

圭き裂の核となったものと考え，2常で定幾した五を

圭き裂繭上の等伽なき裂の大きさと対応するパラメー

ターとする．これは，内綿き裂発生点の示す破而の様柵

と五の微観組織との定鐙的な閥係からして妥当な仮定

であると考えられる．五の大きさをもつ三i三き裂の核に作

用する応力は，微小き裂が主き製となって主応力の支剛

下に人ると考え，主応力だけと兇積もる．これより，内

部き裂先端の応力拡大係数を与える近似式は次のように

審き表せる．

　〃1㎜ユニ〃σ刑。、π

ここで，ムσ刑皿ユ：最大応力振11騒，五：内部き裂発壬1三点の大

きさ，A＝定数である．

　以上の仮定に基づいて，本研究におけるすべての内都

き裂発生点の大きさと繰返し応力から，ムσ柵。宝とムσ打、。、

κの関係を整理してF1g．5に示した一これより，

ムσ柵。呈πはある一一定の範脳（2～4MP刮荷）におさま

ることがわかる．Ti－6Al－4V含金のムK〃，が不純物濃度，

試験混度によって大きく変化しない16〕ということを認

めれば，この締梁は内菩跨き裂発生域における任葱の応力

で△凪ム＝一定の概念が成立することを示すことにな

る．そうすれば，停留しないき裂の撮小の人きさもしく

は主き裂として選択されるために成長すべき人きさ（1災

界寸法）が，応カによって定まることになる．このよう

蓋・

婁

M脳i㎝umS昨eSSrange，△O㎜酬㈹㈲

Fig．5．Rel・ti㎝s1巾betwe㎝maxi㎜・㎜・t・e・・
range　（ムσ柵佃工）　and　ムぴ、、。、〉τfor　Ti－6A，一4V

al10yS．

に考えると，各材判・で応力が低いほど五すなわち内

郷き裂発生点が大きくなるという現象は，容易に説明

される．Fig．5巾で，Aggreg齪teのものといくつかの

ザluralのものが大きめのムσ，、、冊五πを与えているが，

これは例えばAggregateファセットがSing1eや
mura；ファセットの集合体であることから説明できる、

すなわち，逮締する前のき裂・長さ（ファセットの大きさ）

は1災界寸法に逮しないが，連鮎によって隈界寸法を趨え

てしまい，内締き裂発生点から求めた五が過大書平伽で

あったことによると考えられる．

　4・王・3　｛激辛兇制工織喪と班隻葦チ強…塵＝

　．且二述のように，微小き裂が発生し，成長して隈界寸法

にまで逮する過種を考えたとき，α棚の形態、・大きさは

どσ）ように彫響するであろうか．まず，α棚の大きさは

それを最小単位とする微ノj・き裂の発生に関係する．α禍

の微糸111化は，有効なすべり長さ，堆稜する転位の数を滅

少させるために，微小き裂発坐一に必要な応力もしくは繰

返し数の増’人を惚く．こま’しは，α欄の’大きさが小さい

Sp、区L互材における内郷き裂発生域での疲労強度が他の

グレード材と此較して商いことを説明している．また，

L王三延材ではα棚1瑚々の並びツ了が鍛造材よりランダムな

ために，いくつかのα棚にわたる微小き裂成長におけ

る抵抗が人きいと考えられる．これは，圧、延材における

疲労強度の改蒋に関係していることは凝いない．以上の

ように，α棚を微細化し，かつ個々の方位をランダムに

することによってW6ル4V禽金の内部き裂発生域で
σ）勤度今チ猶…渡：は已父欝されることカ㍉っカ・る．

　本概究では微小き裂がα柵に発生することを明らか

としたが，どのような機椎によってα相に割れが生じ

るかはまだ不閉であり，今後の課題である．

　　　　　　　5．緒　　　　奮

　丁卜6Al－4V含金の極低沮商サイクル疲労における内

部き裂発坐の微規組織との対応を調べ，その形成過穫を

検討し，以下の緒果を得た．

　（1）内都き裂発生一1、迂は一つまたは複数のファセットか

ら成り立っている．ファセットの化学組成と形状・寸法

はα禍に対応し，ファセットの輸郭部にはβ相に対応

する領域がある．また，内部き裂発生点以外に，繰返し

変形によって複数のSub－crackが導入されている．

　（2）内都き裂発生点の大きさは繰返し鰻大応カに依存

し，鰯芯力棚ほど大きく，その対応関係は不純物濃度等

によらない．これは，微小き裂がα棚内に発生し、α棚，

β棚および隣接するα棚内を成長して，ある大きさと

なって主き裂として選択されるという微小き裂の成長機
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INTERNAL CRACK INITIATION ~N HIGH CYCLE FATIGUE OF Ti-6A1-4V 
ALLOYS AT CRYOGENIC TEMPERATURES 

O.Umezawa, K.Nagai and K.lshikawa* 

As the maximum stress is decreased, the morphology of 

subsurface crack iixitiation site changes from consisting efa single 

facet to ofmairy facets. The facet was idefi~tified as a cracked c~ 

phase by its morphology and composition analysis. The lower 

the maximum stress, the larger the size of subsurface crack 

initiation site. Using 'fs', the size ofthe projection ofthe 

subsurface crack initiation site on the main crack propagating plane 

as a shape paralneter, the size of the subsurface crack initiation site 

can be related wequivocally to the maxiL~lum stress regardiess of 

impurity concentration, microstructure and temperaiure. The 

dependence of initiation site size on the maximum stress can be 

accounted for by an assumption that the microcrack growth is 

controlled by a threshold condition. 

l NTRODUCT~ON 

Subsurface (internal) crack initiation are usually associated with the presence of 

inclusions or pores. In the case of titanium alloys, however, subsurface crack 

initiation under cyclic axial loading conditions can occur apparently without the 

existence ofany defects (i-4). One possible explanation for the subsurface crack 

initiation at low stress levels is microstructural cracking due to localized 

deformation (stress or strain concentration) that results from microstructura:l 

heterogeneity and a limited slip systenl ( 1). At low temperature this phenomenon is 

more clearly observed, because the material strength is higher and slip systems are 

limited. Environmental effect such as hydride precipitation is also reduced. The 

morphology of the subsurface crack initiation site seems to be analogous with that 

of c~ phase structure. However, the site of crack initiation was not precisely 

identifled by its microstructurc. 

The purpose of the present work is to examine subsurface crack initiation sites 

in samples which failed at cryogenic temperatu~es and to explain their formation 

process. 

* National Rese~rch Institute for Metals, Tsukuba Labs. 
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MAT ~ALS AND TESTS 

Materials and Microstructures 

The tested materials were Ti-6Ai-4V alloys which had three different impurity 

concentration levels. The main composhion difference was fot irou and oxygen 
content as follows : O. 199 weight o/o Fe and O. 135 o/o O in the Nonnal alloy, O.200 

o/o Fe and O.l04 o/o O in ELI alloy, and O.028 o/o Fe and 0.054 o/o O i2~ Sp.E~I 

alloy. Here normal and ELI stand for a normal interstitial ievel and an extra-low-

interstitial level, respectively. Sp.ELI means a super EL~ level. These alloys were 

subjected to two kinds of processiirg, namely, forging alone or forging and hot 

rolling. These processed alloys were designated as forged and rolled material, 

respectively. Both were performed at I i 73 K in the o~+p range. 

The microstructure of the forged material consists of colonies of similarly 

aligned oc-plates with a mean thickness of about 5um, 4um and 2um ~n the Normal, 
ELI and Sp.ELI, respectively. On the other hand, the rolied materials ilave fine ~ 

grains and equiaxed o~ grains. For each alloy the mii~or axis ofthe (~ grains on 

transverse sectiou to the principal stress axis in the rolied material is almost the 

same to that in the forged one. Sp.ELI has a slightly rmer grain size than that of 

Normal and ELI because ofa larger forging ratio. 

Fati ue Tests 

Fatigue tests were carried out in liquid helium (4K) and liquid nitrogen (77K) using 

hourglass-shaped specimens with a waist diameter of 4.5mm. Testing was done 
under load control mode using a cryogenic fatigue testing system described in 

ref.(5). The sine wave loading was uniaxial with an R ratio equal to 0.01. Test 

frequencies of 4riz (4K) and 10HZ (77K) were chosen so that the specimen 

temperature rise would be as low as possible. 

The fatigue crack initiation site shifted from the specimen surface to the 

specimen interior at about 105-106 cycles. Subsurface crack initiation occurred at 

stress levels below three quarters of the yield strength (0.20/0 proofstres~). 

CHARACTERIZATION OF SUBSURFACE CRACK lN~TIATION SITE 

Mo holo 

No defect such as inclusion and pore was detected at subsurface crack initiation 

sites. At low magnification subsurface crack initiatiou sites appear ffat and are 

inclined to the principal stress axis. Ae higher magnification, ho.wever, the 

subsurface crack initiation sites consist ofone or more facets as shown in Figure I . 

As the maximum stress is decteased, the morphology of the subsurface crack 
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initiation site changes from consisting ef a single facet (a) to efa few L'acets (b), and 

flnally to an aggregate of many Smal~ facets ~c) ; those sites are designated as singie, 

plura~ and aggregate, respectively. This morphological change w~s observed in ali 

alloys. The morphology and distribution ofthe facet~ were fitted to those of o( 

phase. The minor axis ofan orthographic projection of the facet on the main crack 

propagating plane was found to be equal to the minor axi~ of the o~ grain in 

transverse section. 

More detailed observation revealed that the '1bordet' region between facets had a 

ductile fracture surface. The border region is believed to consist of the ~ phase due 

to its morphology and distribution. 

EDS Anal sis 

TABLE I - EDS analyses ofnowal alloy and subsurface erack 

initiation sitcs in specimens tested at 4K. 

Region 
Concentration (wio/o) 

Fe 

5.35 ~ 6.g9 2.I~ - 5.77 0.00 - O.33 oc 

mrcrostructure ~ 4.10 - 5.86 3.48 - 11.84 0.07 - i.22 

initiation site facet 4.80 - 7.26 ~.64 - 3.03 0.00 - O.~2 

border 2.67 - 6.59 2.38 - 10.45 0.09 - 1,li 

The composition ofeach microstructure and of s;ubsurface crack initiation site was 

examined for the specimens failed at 4K by energy dispersive X-ray spectroscopy 

(EDS). TABLE I shows the analysis rcsults ofNormal alioy. Point analyses 

were done for regions of the microstructure (i.e. o~ and P phase), and subsurface 

crack initiation site (i.e. facet and border). iudging from the composition analysis, 

the facet corresponds to c~ phase, and the border corresponds to ~ phase. 

Therefore, from the above morphology and composition analysis the facet was 

identi fled as a cracked a phase. 

MAXIM M TRESS DEP NDENCE OF INITIATION SITE SIZE 

Maximum Stress De endence of'fs' 

As the maximum stress is decreased, the size of the subsurface crack ~nitiati()n site 

becomes larger with the morphological changes as shown in Figure i . To quantify 

the size of the initiation site, a crack length paA~meter 'fs' was defined as the minor 

axis of an orthographic projection of the initiation site on the main crack 

propagating plan~. Figure 2 shows the dependencc of fs on the maximum stress 
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for all three alloys which failed at 4K and 7 7K. It shows that fs increases as the 

maximum stress decreases. And fs is related unequivocally to the maximum stress 

regardless of innpurity content, microstructure and temperature. 

Threshold Condition 

We presunie an equation to give the maximum stress intensity factor at the 
subsurface crack tip as follows (4) : 

Klmax = A amax~~FI~ ･ , (1) 
where A is constant. On the basis of the above assumption, Figure 3 shows the 

relationship between amax and amax~rfs. The value of amaxffs is i~ a narrow 

range between 2MPa~m and 4MPafm. Ifthe AKtil ofTi-6A1-4V alloys does not 
depend on impurity concentration and temperature (6), there is a threshold condition 

at any stress level where subsurface crack initiation occurs, Namely, the m. aximum 

stress detennines the critical size at which a main crack start. s to propagate. 

Formation Process of Initiation Site 

Feature of facet. Facets have two regions A and B as indicated in Figure 4, Region 

A is a circular part of about 4~m in diameter. This circular part touches the bord. er, 
and'shows fragilely ci'acking surface. Mostly only one region A was ~een in an 

initiation site, but for the case of aggregate type iniiiation site a few were seen. 

Region B is the facets except region A. It gives an appearance like c~ck growth in 

a radial pattern froin region A. However, its appearance is different from that of 

the fatigue crack on the main craok propagating plane. 

Sub-cracks. Several sub-cracks (mici'ocracks) in the vicinity of crack initiation site 

were seen in longitudinal cross section of fractured specimens. It is considered that 

sub-cracks were caused by cyclic deformation, or by ,the plastic zon~ at the majn 

crack tip. The crack is longer than several micron meter. A11 sub-cracks are 

initiated in the oc phases, and in many cases they touch ot-P interfaces. A crack are 

throughout a neighbor P plate and extends to the next G~ grain (Fig. 4 e)). A sub-

crack is connected to other sub-cracks.(Fig. 4 O). 

Hence a microcrack is initiated in an (x grain ; the microcrac~ grows in the oe grain, 

extends into the neighbor ~ plates, and into the next a grains, until it finally forms 

the initiation site ofa ctitical size. The critical size,is con_trolled by a threshold 

condition and depends on the maximum stress. 

SUMMARY 

As the maximum stress was decreased, the size of subsurface crack initiation sites 
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became iarger ai]d its morpl]ology cl]al]ged from consisting one facet to of more 

facets. Tl]e facet was identincd as tl]e ot phasc by its mcu~pl]ology and cot]]position. 

The size of tl]e initiation site was related ur]cquivocally to the maxil]]um stress 

regardless of material and tcmpelatut'e. 'I'lle depcudeuce of the subsurfacc cl~rck 

initiation site size on the maximutn stress is expkrined by a threshold condition 

assumption, such that n]icrocracks grow until a critical crack size dctei n]ined by tlle 

n]axlmum stress. 
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Titanium alloys have nonmagnetic and high strength properties as well as low 

density. These excellent characteristics are expected to make the alloys candidates 

for structural materials of cryogenic systems including superconducting machineries. 

We have been studying on mechanical properties of titanium alloys at cryogenic 

temperatures. Fatigue tests were cai~ried out for Ti-5Al--2.5Sn and Ti6Al･-4V alloys, 
both of which had high fract~~re toughness at fow temperatures. Fatigue crack 

initiation started at the inside of the specimens when tested at lower temperatures and 

under higher cycies. Neither macroscopic nor microscopic defects were observed at 

the crack initiation sites. 

Ke y Words : Titanium Alloys, Liquici He}ium, Cryogenic 

Fatigue Crack Initiation Extreme Strength 

Temperatures, Fatigue, 

1. Introduction 

There has been great interest in the application of 

superconducting and cryogenic techno]ogies, and vari-

OuS projects have been carried out for the research 

and development. Therefore, the research and 
denelopment of cryogenic machineries makes greater 

the various requirements of structural rnaterials for 

cryogenic uses(1). The superconductive magnetic 

levitated train, superconducting generator and super-

conducting e]ectromagnetic propulsion ship all require 

light weight, as well as high strength for their struc-

tural materials. The transportation systems must 

guarantee the safety, so that the structural materials 

are required to be highly resistant to failure. 

The dynamic systems are subject to higher cyclic 

loading during_working, as compared with the static 

ones. Consequently, the information of the strength of 

materials under cyclic loading is of importance for the 

desigu of the machineries as weil. 

* 

** 
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Titanium a]loys have high strength, Iow therma] 

conductivity and nonmagentic properties at lower 

temperatures, as well as at room temperature. 
Besides, the higher electric resisitivity is advanta-

geous to the application of superconducting cryogenic 

machineries because of low induction current loss. 

'I'hus, titanium alloys are excellent candidate mate-

rials for･ cryogenic uses(2) 

In this experiment, we took two kinds of titanium 

al]oy, Ti-5Al-2.5Sn and Ti-6Al-4V, and examined 
their fatigue properties at cryogenic temperatures. 

2. Materials and Experimental Procedure 

2. I Materials 

The chemical compositions of the materials used 

are shown in Table 1. The Ti-5Al2.5Sn alloy (here-

after called 5-2.5) meets the demand for the total 

contents of iron, oxygen and other impurities as the 

ASM standard. The Ti6A1-4V alloys (hereafter 
cal]ed 6-4) have three levels of impurities : They are 

normal (N), axtralowinterstitial (ELD and super 

ELI (SELD grades. 

2. 2 Mechanical properties of alloys tested 

Machanical properties other than those of fatigue 
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for the respective alloys are shown in Tables 2 and 3. 

Both alloys have higher toughness at liquid helium 

temperature (4K) without presenting brittle fracture. 

The reduction of impurities can increase the fracture 

toughness, which depends on the test temperatures. 

2. 3 Test method 

The dimensions of the specimen vsed for the 

fatigue tests are shown in Fig. 1. The longitudinal 

direction of every specimen is para]lel to the rolling 

one of the plates. The tests were carried out with the 

cryogenic fatigue machine, the details of which were 

described in another paper(3). The system has its own 

refrigerator, which supplies liquid helivm as coolant, 

and can l{eep the constant level of liquid helium in the 

cryostat for a long time. Therefore, we can continue 

the test with the failure of the specimen without 
supplying more liquid helium into the cryostat. ~he 

Table I Chemical composition of titanium alloys tested 

(wt% ) 
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schematic drawing of the system is shown in Fig. 2. 

The test machine is driven with a hydraulic ser-

vomotor and the capacity of the maximum load is ~ 

49 kN. The load wave shape was sine with the load 

ratio (R=minimum load/maximum load) of O .Ol. 
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We evaluated the maximum stress and the number of 

cycles to the failure of the specimen at respective 

temperatures. The test frequency was a constant of 4 

Hz. The temperature rise on the surface of the speci-

men was kept at 0.6 K and that of the interior of the 

specimen was kept below I K(4) 

3. Experimental Results and Discussion 

3. I Stress-cyclic number to failure (S-N 
curves) 

Figure 3 show~ the S-N curves of the rolled 6-4 

normal alloy at lower temperatures. Fatigue strength 

increased with decreasing test temperature. This 
came from the nontransition to brittle fracture of the 

alloys at lower temperatures. We did not observe any 

brittle features on the fatigue-fractured surfaces(5). A 

reduction in the contents of iron and oxygen resulted 

in the improvement of fatigue life at a high-cycle 

region, while it decreased the tensile strength of 6-4 

alloys. Figur6 4 summarizes the results of S-N 
curves of all alloys tested at 4 K. 

3. 2 Initiati6n site of high-cycle fatigue crack 

The initiation site of fatigue cracks at cycles 

higher than 106 cycles under lower stress were obser-

ved on the subsurface of the specimen, as shown in 

Photo l. In Fig. 4, the solid marks show the subsur-

face fatigue crack initiation and the open marl{s the 
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fatigue crack initiation on the surface. In general, 

fatigue crack initiation is understood to initiate on the 

surface of the specimen due to the irreversible process 

of extrusion and intrusion through slip deformation. 

In liquid helium, neither the thermal activation proc-

ess nor any chemical interaction is expected because 

liquid helium is of extremely low temperature and 

helium gas is inert. 

Extrusion-intrusion on the surface of the speci-

men cannot grow into a macroscopic fatigue crack, 

unless it grows into an irreversible and permanent 

defect, whose the size is larger than the critical one. 

Thus, subsurface crack initiation is more active than 

crack initiation on the surface, because of higher 

restraint due to localized deformation under lower 

stress. The subsurface crack initiation site is char-

acterized by a fiat facet. As was previously noted, 

neither inclusion nor void are observed for the origin 

of a subsurface crack thus far. The detailed observa-

tion gives us the schematic illt]stration of the morphol-

ogy of the fractured surface around the subsurface 

crack initiation site, as shown in Fig. 5. 

3.3 Microstructure deformed under cyclic load-

ing 

Direct observation through transmission electron 

microscopy was carried out on the fatigue-fractured 

specimen in order to examine- the deformation struc-

ture which occurred under cyclic loading. A thin 

specimen was taken from just beneath the fractured 

surface. The specimen loaded at lower cyclic stress 

exhibited a dislocation pilet]ps as shown in Photo 2. 

Even if the maximum stress amplitude was lower than 

75% of the yield stress, dislocation pileup was obser-

ved in some a grains, heterogeneously and sparsely. 

Twin deformation twin was not recognized in every 

specimen. 

3. 4 Extreme strength 
If we could obtain an alloy free from an origin of 

** 

Photo I Scanning electron micrograph of st]bsurface 
cracl{ initiation site of 6-4 a]loy 
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Photo 2 Transmission electron micrograph of disloca-
tion structure of titanium alloy fatigued in liquid 

helium 

a subsurface crack, it would present ideally extreme 

strength in liquid helium. In reality, however, the 

material does not show this strength, since it contains 

interior latent physical defects. The size of an activat-

ed defect depends on the applied stress(6). The experi-

mental tesults are shown in Fig. 6, in which the 

maximum stress amplitude is Ao:~** and the minimum 

diameter of the subsurface crack size is f*. Figure 6 

confirms that the product of Aolma* and the square root 

of f* is almost constant against the applied stress. 

This value is the material constant, which is the 

critical value for fatigue crack intiation of a 6=4 alloy. 

We can compare this value with the threshold value of 

microscopic fatigue crack propagation(7). 

800 1 200 

Maximum stress range, Aa~.* (MPa) 

Fig. 6 Re]ationship between subsurface crack size (f*) 

and applied stress (maximum stress, Z1(r~**) 

4. Conclusions 

We carried out fatigue tests on typical titanium 

alloys at cryogenic temperatures. In liquid helium, in 

which no chemical interaction with the enviroment 

was not taken, a high-cycle fatigue crack initiated on 

the interior of the specimen under lo~rer stress. 

We observed no physical defects such as an inclu-

sion or a void on the origin of the subsurface crack. 

The size of the latent crack which can propagate into 

fatigue crack depended on the applied stress. The 

product of the maximum stress amplitude and the 

squere root of the crack size was constant, which 

suggests the extreme strength of the alloy. 
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SUBSURFACE　CRACK　＝［N工丁〕二ATION　］二N　H二〔GH　CYCLE　FAT工GUE
　　　　　　　　　　　　OF　O．1N－32MN－7CR　Sm…旧L

　　　　　　　　　　　AT　CRYOG1三：NIC　T醐PERATURES

O．U㎜ezawa，K．Nagai，T．Yuri　and　K－　Ishikawa

Firs仁　Research　Group，　Na七ioΩal　R8search　工ns亡iヒut二e　for　Me七a］一s，
　　　　　　　　　　！－2－！　Seηgen，　Tsukuba、　工baraki　305，　Japan

ABSTRACT

Solu亡i◎η一七rea亡ed　O．！N－32Mn－7Cr　stee＝L　shows　七he　subsurface　crack
ini　tia亡ion　in　high　cycl　e　fa亡igue　at　l　iquid　he］一iリm　and　］一iquid
ni　t二r◎g　en　te剛pera亡壮r　es．　The　subsur　face　c　racks　in　亡hi　s　s亡ee五　wer　e

noむ　associated　with　inclusions　or　pore，　but二　intergraΩularly
for珊ed．　Slip一：しine　traces　Or　crys七a1］一〇graphic　pit二s　were　seen　in
七he　in亡ergraRular　facet二s．　Co－planar　slip　on　（コー1工）一〈1ユ0〉　syst二e剛
occurred　predo馴inant二］一y．　The　d　is＝Locations　weどe　inho狐ogeηe◎ひsly
dis亡ribu七ed　　and　　piled　　up　　a七　　grain　　bo以双daries．　Th似s，
het；erogeneous　s］一ip　d8formation　migh亡　produce　an　in七ergranu］一ar
crack　resu］一ting　f　ro馴　s七どess　concentra亡ion　at　亡he　graia　boひndaどy．

KEYWORDS

High　cyc］一e　fatiguel　Subsurface　crack　ipitia仁ion言　エnt；ergranu］一al＝
crackiηgl　Cryogenic　te鮒perature；　High　manganese　stee1．

二［NTRODOCTION

Sリbs篶rface　fat二igue　crack　init1iation　occurred　in　a　solu亡ion一
亡reated　O．！N－32Mn－7Cr　s　t二eel　a亡　cζyogenic　tlemperat二ures　（Yuri　eむ
∂1．、　1989）．The　Ti－5A〕一一2．5Sn　ELX　and　Ti－6A五一4V　a11◎ys　showed　七he

similar．subsリrface　iRit二ia亡ioΩ　at二4　K．　The　initiat二ion　si亡e　was
n〇七　associa七ed　wit1h　inclusions　or　pore，　but二　iδen仁ified　as　a
cracked　α　phase　　（U狐ezawa　ε仁　∂1．、　1990a，　1990b）一　The　micro－
cracking　was　accounむed　for　by　loca二Lized　deforma七ion．　The　32Mn－
7Cr　st二eel　is　δ　篶iむrogen－st二reBg七bened　high　珊anganese　s仁ee1　（Miura
ε亡1∂1．、　1984）、　δnd　the　狐art二ensit二立c　亡ra烈sformation　was　狐inor　測ode

agai篶s亡　plas仁ic　deformatio皿　in　亡his　stee1．　The　frac仁ure　of　this

st二eelat4Kshowedadひct二ile洲an篶erwi七hdi孤ples，but20尭c〇二Ld
rolling　introduced　par亡1y　i皿t二eどgranular　facets　in　歪ract篶re
toughness　　仁est　　（Yuri　　eむ　　∂ユ．，　　ユ990）一　　The　　馴echa双ism　　of
in亡ergranular　frac亡ure　in　f浪］一二Ly　s亡ab］一e　high㎜anganese　s亡eels　is
still　disputable，　bu七　s亡ress　concentrat二ion　at　grain　boundary　is
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believed　to　assist　the　grain　boびndary　cracking　（Tomota　eむ　∂一ヱ．、
1990）．　工R　亡he　pr③s⑧nt　s亡udy、　亡herefore、　七h⑧　sひbsul＝face　fa乞ig浪8
crack　init二iati◎n　s　i　tes　were　charac亡er　ized　and　ヒhe　d⑧f◎rma七ion
strひct”re　wa－s　investigaヒed　foζ　the　fatigued　32Mn－7Cr　stee］一．

　　　　　　　　EXPER：［MENTAL　PROCEDURE

The　O．コーN－32Mn－7Cr　st二eel　wδs　酬e1ヒed　by　The　Japan　Stlee＝L　Works　L仁d．
The　ing◎亡　was　forged，　ho仁一ζolled　　｛at二　1423　K）、　and　solu1二ion－
treat⑧d　（at二　1293　K　for　7．2　ks，　water－quenched）．　The　chemical
c◎㎜posi七ions　are　0．14　C，　O．’60　Si，　31．58Mn，　O．022　P　O．O06　S，
0．23　Ni，　7．O忽　C二、　O．04　Mo，　O．0ユ2　A］一aηd　O．！33　N　（all　in凧ass篭）．

The　S－N　curves　were　al　ready　de亡er凧ined　at二　4　K　　（in　l　iquid

heliu凧）、77K（inユiqリidnitrogen）and293K（inaiτ）（Yurie亡
∂1．、　コー989）．　A］一1　the　loηgi七udina］一　direct二ions　of　t二he　speci㎜ens
were　perpendicu工ar　to　仁he　roll　ing　diどec1二ion　（T　diζec亡i◎n）．　The
sine　wav⑧　工◎adi皿g　was　uniaxial　wi仁h．aP　R　ra1二立o　equa］一t◎　O．01．

The　fatig以e　fracむure　surfaces　weどe　exa狐ineδ　by　scanning　electron
mic］＝oscopy　　（SEM）　a双d　ana］一yzed　by　ene：9y－dispersive　X－ray
spectroscopy　　（EDS）．　Thin　　foils　for　trans皿issi◎n　　electr◎n
狐icr◎scopy　　｛TEM）　　were　　prepared　　by　　the　　coηven亡ional
elec七ropolishing　亡echnique．　The　f◎iユs　weこe　perpendic似1ar　七〇　亡he
principa］一st二】＝ess　axis．

　　　　　　　　RESULTS　AND　D〕：SCσSS工ON

S－N　C皿rveS

工n　亡he　solut二ion－trea亡ed　O．1N－32MR－7Cr　s1二ee＝L　the　subsuτface　crack
initiation　occurred　ip　］一〇nger　life　range　at　4　K　a－nd　77　K，

a1ヒhoughitwasno1二de1二ec1二eda仁293K・At4Ka］ユshow亡he
subs心r　fac⑧　crack　initiat二ion．　The　長atig仙e　crack　initia七ion　s　i　t二e

at　77　K　shi£ted　from　the　speci鰍en　sur£ace　亡o　th③　speci㎜en
in亡er立cr　a七　ab◎ut二　！06　cycles．　Therefore，　the　subs似rface　crack
initiati◎n　occ皿rs　at　lower　鰍axi珊u洲　stress　leve二L，　especia1］一y　at
lower　te珊perat1ure．　The　SEM　photograph　in　Fig．1　sh◎ws　t1he
frac亡只re　suどface　of　a　sa肌ple　which　sh◎wed　subsurface　crack
ini1二ia亡ion．　Region　A　indicates　亡he　fa1二igue　crack　propaga1二ing
P］一ane．　Region　B　indicates　th§　rapid　fract以re　sびrface　ccver⑧d
with　di珊ples　as　in　charpy　i凧pact　亡est．　Thg　area　of　region　A
inCreaSed　aS　むhe　刷aXimu爪　SヒreSS　deCreaSed．　The　lOCa亡iOn　◎f
in亡er巫al　in立亡iatlion　si亡e　indica亡ed　by　arrow　is　a1㎜ost　the　center
of　the　cirCu五ar　region　A．

Subs1ユrface　Crack　］二ni亡iaヒioΩ　Si仁e

幽ム　　No　defec七一1五ke　inc二Lusio双　or　pore　was　de仁ected　at
七he　initiation　si亡es，　nor　did　c五eavage　frac七似r⑧　apPeal＝一　　Figuζe
2　shows　the　subsurface　crack　iηi亡ia亡ion　si　te　on　the　oppos立te
f「actu「e　su「faces　of　the　sa孤Ple　fatigued　at14　K．　　As　shown　in
Fig．2　七he　subsurface　crack　initiat二…一〇n　site　in　七his　s亡ee：し　was
identi　f　ied　as　an　interg　ranu］一ar　face1二．　　叉he　presence　o　f　t二ripl　e

p◎int　a1◎ng　亡he　face七s　ccnfi　r剛ed　the　in亡erg　ran篶1ar　cracki皿g．
Line服arkings　and　protrusions　a七　the　si七⑧s肌a七ch　in　an
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工n　fcc　me1二a1s，　near－threshold　in七erg　ranular　facets　often　present
七he　　sma11　　七etrahedra－1ike　　face1二s　　which　　appear　　as
crys七a11og　raphic　pi仁s　and　pr〇七rusions．　On　ma七ching　sur　face腎、
七hese　fea七ures　are　in1二er1ocked．And　the　shape　of　the　七riangular－
pi七s　indica七ed　that　the　1二hree　sides　cor　responded　to　（1コー1）　s1ip
p1anes　（Bailon　e亡　∂1．、　1990）．　The　shape　of　the　pi七s　presen七ed　in
Fig．　3　（b）　also　indicaヒes　七he　rela七ion　wi七h　｛111）　slip　planes，
and　one　side　of　七he　pi七s　is　well　aligned－　On　七he　oヒher　hand、　七he
configura七ion　of　七he　1ine　七races　in　Fig．　3　（a）　i　s　accoun七ed　for
in　1二erms　of　the　1二races　of　（111）　sl　ip　line．The　sl　ip　七races　did
no1二　reveal　symme1二rical　ma仁ching　on　opposi仁e　f　rac亡ure　surfaces．
This　mismatching　is　an〇七her　evidence　of　the　in七ergranula］＝
cracking．

．a

Fig．　3．　　SEM　pho仁og　raphs　of　slip－1ine　traces
　　　　　　　　（a）　and　triangular－pi七s　（b）　on　the
　　　　　　　　subsur　face　crack　ini1二ia七ion　si　tes　at

　　　　　　　　4K｛a：σmax＝1204MPa，b：Omax＝1134MPa〕．

9幽　　　No　significan1二　fea亡ure　in　chemicals　was
detected　in　int；erg　l＝anular　cracks，　namely　　EDS　analys　is　did　not
show　any　di　fference　in　Fe，Mn　and　Cr　be七ween　the　matr　ix　and　1二he
initiation　sites．　Bu仁　仁he　grain　boundary　segrega亡ion　of　C，　B　or
N　was　n◎七　ab1e　t二〇　be　examined．

Deformation　S仁ructu．re

In　七he　p1anar　dis1ocation　s　truc七ures　a七　higher　maximum　s　tress
1eve1　as　shown　in　Fig．4，　parallel　s七raight　bands　al＝e　observed．
Subs七ruc七ure　of　七he　bands　was　highly　dense　disloca七ions，　bu七　the
ma七rix　deformed　very　li1二tle．Dominan亡deforma1二ion　mode　was　｛ユ11）一
〈110〉　slip．　The　cross　slip　of　dislocations　is　s亡rongly
suppressed　and　dis　loca1二ion　movements　were　res　tricted　on　thei　r
slip　planes．　The　［111］　deforma七ion　1二winning　and　ε一mar七ensite
were　a1so　iden七ified，　bu1二were　minor　deforma1二ion　modes．　Thus，
i七　is　be1ieved　tha1二deforma1二ion　仁winning　and　ε一martensite　hardly
con七ributed　1二〇　the　in仁erg　ranular　cracking．

At　七he　1ower　maximum　s仁ress，　the　dis1oca七ion　density　became

一147一



Fig . 4. Co-planar dislocation structure 
development across the twin 
boundary (4 K, amax=1204 MPa) . 
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Fig . 5. 

¥. 

Dislocation pile-ups blocked at the 
grain boundary (77 K, Omax=698 MPa) . 
Micrographs (b) and (c) are 
enlargement of the corresponding 
framed parts in (a) , respectively. 

- 148 -



1◎w§r　and　七he　plas七ic　def◎r酬a亡ion　was　1◎ca］一iz§d珊ore　dis亡incむ1y．
Dis］一◎cation　s亡r皿cture　i　s　狐ainly　developed　by　pi　le－ups　or　co－
pla双ar　arrays　（Fig．　5）．　Bu亡　亡he　珊icどo－s　Xip　ba皿ds　did　no仁　for狐
re㎜arkably．　The　s］一ip　syst二e孤　is　also　pr③do凧inan七］一y　（1！コー）一〈1又0〉．

The　dis：Location　a二rays　are　piled　ひp　and　b］一〇cked　at二　亡he　grain
b◎仙篶dary．　The　spacing　between　dis1◎cations　in　a　aニニay　is
narrower　as　the　］一〇ca亡ion　becomes　c1◎ser　亡c　亡h⑧　grain　bou孤dary．
Th⑧refore，　the　δrrays　obv立ous！y　caリse　stress　conc③巫仁ra仁ion　aむ
t二he　grain　bo似ndary．　This　s亡ress　conce双仁ra亡i◎れ　㎜ight二　be　亡he
sc以rc§　of　珊inor　dis］一〇ca1二ion　array　in　t二h◎　ad5acen仁　g　rain　（Fig－　5
b．c）．

Th篶s、　仁he　p］一as亡ic　deforma亡ion　in　the　presen仁　stee：L　was　highly
inho狐◎9e皿eoひs　and　仁he　co－Planar　dis］一〇ca仁ion　pile一びps　produced
stress　c◎ncen亡ra亡ion　at　gζaiΩboundary．　The　s亡ress　conc8ntra七io双
is　considered　tl◎　a　poteη七ia］一source　o£　9rain　boundaεy　cracking
in　a　specific　iηco鰍pa乞ibiliヒy　of　grain　boundary．

CONCLUS＝［ONS

The　sリbsur　face　£atigリe　crack　ini仁iation　◎f　soluむion一むreat二ed　O．1N－
32Mn－7Cr　stee］一was　inves仁iga仁ed　a仁　cryogenic　te馴pera亡ひres．　This
initiat二i◎n　was　no亡　assoc立a亡ed　wit二h　inclusio双s　or　p◎re，　bu亡
in亡ergranulaど〕一y　for鰍ed．　Co－planar　slip　◎n　（！五コー）一〈ユ’10〉　sys亡e洲

occurred　pr§do㎜inan仁1y　aΩd　piled　up　a亡　graiΩ　bounda二ies．　Thus，
heterogene◎us　s］一ip　defoζma亡ion　珊ight二pτ◎duce　an　inteζgranuXar
crack　resu11二ing　歪rom　stζess　concen亡ra仁io双a七　tlhe　grain　b◎じndary．
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極低温高サイクル疲労における内部き裂発生
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　　金鰯防料披俳棚究房傲波支j勇つくばl1序理王一2－1

　　　　　　（199三年1月21目受理）

Subsurface　Crack　In三tiation　in　High　Cyc亘e　Fatigue　at　Cryogenic　Te㎜peratures

　　　　　　　Osamu　UMEzAwA，Kotobu　NAcA夏，Tetsum1YU則
　　　　　　　　　　Toshio　OGATA　and　KeisUke　IsH1KAwA

　　　TsukuLa　Lab0f剛oI…es，N眺ionaI　R鯛e齪正cおIostitute　for　Met肚1s，呈一2－1Scngen，Tsukulja305

　　　　　　　　　　　　　　（Receヨved　January21，ユ99王）

　　Synop8i9：

　　玉n　crヅogen…c　h　igh　cyc…e　fat　i　gue　for　tヨtanium　a1呈oys　anδ　nit　rogen－st　rengthened　aus辻en…t　ic　steels，

則bsurface　crack1nit1at1on　apparen辻1y㏄c口rs　w…tho泌the　ex1stence　of　any　defects　like　inc－usion　and

pore．N｛icros言ructura王or…9i　n　oξ　subsu　rface　crack　i　n…‡…a｛ion　s…te　anδ　de　format　ion　beha　vior　for　those

al1oys　were　invesセ19ated，and芝he　mechanism　of　subsurfa㏄crack　in1t1at1on　was　discussed．Subs｛rface

crack1nit1a｛1on　site　is　coむsiste（i　of　facets　wh1ch　are　assigned　the1r狐icrostructure．Subs岨face　crack

in三tiationisc舳sedbyam三cr㏄rackingrelatedwith㎜1crosセructuraいnhomogeneity．Aprincipa－slip

system　is　dominant　deformatio邊mode㎜d　dis1㏄ation　motion　is　p一棚ar．Even　at　lowe正stress1eve1，

p1led－up　dislocat…ons　of　short　r棚ge　order　are　b…㏄ked　or　sharply1㏄a1ized　at　grain　b01』nd鮒…es．Namely，

the　stress　concentration　at　grain　bot－ndary　l㏄ally㏄c岨s，Thenパhe　stress　concentrat1on　m1ght　pro－

duce　the　micr㏄rack1ng．On　the　other　h㎜d，言he　size　o至subs口rface　crack1nit1ation　site　depends　on

the　maximum　stress　range．Thereξore，subsurface　crack　1Ri辻iatio打　mechanis㎜三s　cons1dered　that　a

mic・㏄・ack1㎎dueto1㏄al1・eddeforlnat1（〕ngrow・orcoales㏄sunt1lac舳calcracksi・eandischosen

for　the　ma1n　crack、

1、　緒　　　言

　疲労き裂の発生機構は，EX迂ruS1On－IntruS1o服機雛に

代表されて説関がなされてきたu。すなわち，き裂発

生箇所である白山表繭．止の疲労すべり帯，結品粒界，

表面介在物には局都的な塑性ひずみ集中が生じてお

り，徴視き裂の発生につながる。疲労すべり帯でのき

裂発生は，繰返し変形におけるすべり遇程や疲労すべ

り帯の形成が結憾粒界や表繭介在物でのき裂発生にお

いても先んじて生じているという鋤とIから，き裂発生

の基本タイブといえる。すなわち，この観点からすれ

ぱ，介夜物タイプのき裂発生も，最終舳こ介在物と母

相の界繭の剥離や介在物の割れを引き起こすような，

介在物の応力集中効果によるすべりの局在化であると

理解することができる。また，結晶粒界タイブのき裂

　VoL26No，4（1991）

発生も繰返しすべり過程によって支配されていること

が閉らかとなっている。

　一方，著老らは，チタソ禽金やオーステナイト綱の

極低温高サイクル疲労試験望，に批・て，内部き裂発生

が低温・低応カ側で顕薯となることを見いだした3一邊㌧

しかも，チタソ合金およぴ32Mn－7Cr綱では，き裂

発坐点は介在物や空隙などの先在欠陥を起点としてい

ない。先在欠陥を起点としない内部き裂発生は室温疲

労においても報皆例がありm州，界繭や粒界への応力

炎申がその要困の一つとして考えられている。また，

内部き裂発生はEXtmS1on－IntruS1on機構の下限界以

下と考えられるような極めて低い繰返し応カ下（塑性

ひずみ量が小さく，長範魎のすべり帯が形成されな

い）で生じることからω，EX迂m．ion一至n舳Sion機構を

単純に適用することはできず，より一般化して疲労き一

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　263
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Tabie王 Tested　inater≡als　and　chem…ca－co酊iposit…ons　（n－ass　96）．

C㎝㏄ntrat1on（mass％）
Mater1als Cond三tions

A1　　王～e　　Mn　　Cr　　　N　　　C Others

T…一5A1－2．5S聰

　ELI
T三一6A一一4V

　No正mal

　ELI

　Sp．ELI

32MH－7Cr

SUS3王6LN

SUS3王6LN
　20％CR
25Mn－5Cr　ST

fo・轟ed・nd　　　5．玉5
mili一舳nealed

for喀ed㎜d　　　6．34
m…H一舳㎜ea1ed

（forged），㎜d　　6．23
rO11ed　and

m三一玉一a舳1ealed（roued）5．97

hot－roHed　and　　　　　　　0．O王2

soIution・辻reated

hOt・r0，玉ed　a！Xヨ　　　　　　　　ー

solution－treated

2096　cold＿ro11ed

hot－roHed　and

S0－utiOn－treated

0．009

0，19

0．199

0．200

0，028

Ba1．

Bai．

3且．58 7，04

O．65　王7．76

Ba1．　　25160　　4．67

0．00240．O工2S言一：2．66，O：0，057，Ti：Ba1．

0，007王0．01玉

0．0035　0．011

0，00王9　0．024

0．133　0．14

0．1801　0．022

0．040

V：4，23，O＝0，135，Ti：B＆1．

V＝4．25，O：0，104，丁三＝Ba三．

V：4．12，O：0，054，丁三：Ba玉．

Ni：0，23，　Mo：O．04

Ni：10．8三，　Mo：2．56

O．22　　　Ni：0．97，　Nb：O．043

］…：LI　sta恥ds　for　the　extra－low一三nters砒a11eve1㎜d　Sp，EL玉means　a　super　Eu．

裂の発生機構をとらえることが必要となってきた。一

般に，繰返し変形下では引張強度よりかなり低い応力

でも破壊に至るが，それは不均一変形が疲労き裂の発

生をもたらすためである。疲労すべり帯は緒舵粒内で

のすぺり集申がその特質であり，短範囲のすべり変形

等についても変形の局在化が考えられる。つまり，疲

労き裂発生は基本舳こは徴視組織に依存した不均一

変形に基づいている。このように一般化すれぱ，

Exセrusion一至n｛r讐sion機購も内部き裂発生も統一一的に

見ることが可能であると考えられる。

　したがって本論文では，極低温高サイクル疲労試験

で得られた破断試料を用いて，各材料ごとに内部き裂

発生の徴視組織的成困を明確にした上で，内部疲労き

裂発生が徴視組織に依存した徴視割れに趨困している

ことを明らかにする。さらに，転位組織観察を主とし

た変形組織の徴規的観察を行い，内部き裂発生機構に

ついて塞本的な考えを添す。

　2．実験方法

　Table王に供試材とその化学成分を添す。製造条件

の詳細および疲労試験条件等は励報に示す2】。

　疲労破断後の試料について，SEMによる破面観察

とEDSによる破爾の組成分析を行った。また，SEM

およびTEMによる未変形組織の観察とEDSによる

組成分析も行った。破面観察においてはき裂発生点を

同定し，組織観察による結果をあわせて内部き裂発生

264

点と徴規組織の対応を調べることを昌的とした。EDS

分析は，内部き裂発生点と組織の対応を化学成分の繭

から明らかにするためである。

　さらに，疲労破断後の変形組織鰯察を行った。TEM

観察に供した薄膜は，疲労破麟面近接から応力軸に垂

直に切りだした薄片を電解研磨によって1乍成した。ま

た，サブクラヅクの検醐を帥勺としたSEMによる破

断試料の縦断蘭鰯察を行った。

3．　実験結桑

　31内部き裂発生の鯖徴

　内部き裂発生を示すために，F1g．1に代表例として

Ti－6Al－4V合金の液休ヘリウム中（4K）における
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Tab－e2 Cmck　initiation　site　md　subsurface　crack　o正igin　for　tested　materials．

Materials

Crack　initiation　site

（maximum　stress：high＞low）
Subsurface　crack　origin

293K　　　77K　　　4K

T…一5A］一2．5Sn　ELI

Ti－6A1－4V

32Mn－7Cr

SUS316LN20％CR
SUS316LN

25Mn－5Cr　ST

S
S＞I

S
　S

S
S

　S

S＞I

S＞I

S〉I

　S

S

S＞I

S＞I

　I

　I

S＞I

　I

丘neαphase

αphase

inter区1＝anular

Mo，Cr　rich　zone

po・e＊

inclus－on（A1呈O吾）＊

S：surface　crack　initiation，I：subsurface　cr齪ck　initiation．

S＞I　means　the　initiation　site　shift　fmm　surface　to　interior　at－ower　stress、

＊；　Pre－existing　defect．
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O■；SUSヨI6LN
◆；SUSヨ16LN20呪CR
□；25Mn－5Cr　ST
▲1］2Mn－7αST

■ ▲

　　　　　　　3　　　　　4　　　　　　5　　　　　　6　　　　　7　　　　　　10　　　　10　　　　10　　　　10　　　　10

　　　　　　　　　Nun］ber　of　cycles【o　fai】ure

　　　Fig－2　S－N　data　of　austenitic　steels　in

　　　　　liquid　l1elium．

S－Nデータを示す。ここではSEMによってき裂発

生点を表面，内部に区別した結果も示してあ乱最大

繰返し応力の低下とともに，105サイクル前後を境に

して表面き裂発生から内部き裂発生へと破壊起点が変

化してい札Ti－6A1－4V合金では液体窒素中（77K）

および室温（293K）でも内部き裂発生が生じる。

77Kにて内部き裂発生が認められる応力域の同一応

力条件で試験周波数と破断繰返し数の関係を求めた

ところ，破断繰返L数には大きな差は見られなかっ

だ〕。したがって，試験周波数依存性が顕著に現れる

環境破壊的要因は認め難い。

　Fig2にオーステナイト綱の4KにおけるS－Nデ
ータ〒・帥を，また，Table2に各材料のき裂発生点を試

験温度ごとにまとめて示す。いずれの材料も低温・長

寿命側において内部き裂発生となっている。

　32　内部き裂発生点の微視組織的検討

　各供試材とも工業的には均質な実用材料であるが，

以下に述べるように徴視組織的な不均一性を有Lてお

り，内部き裂発生点はそれを反映した徴視組織的成因

を呈する。

Fig3SEM　microgmph　of　subsurface　crack　initiation　site（a）md　TEM

　　photograph　of　smallαgmin　region　for　Ti－5Al－2．5Sn　ELI　alloy．

　　Points　A，B，C　and　D　are　representative　EDS　analysis　region　shown

　　in　Table3．
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Table3　EDS　analysis　resu1ts　for　subsur正ace

　　　cmck　initiation　site　and　microstructure

　　　of　Ti－5A1－2．5Sn　ELI　al1oy．

Analysis　region
Co　ncentration（m齪ss％）

Al　　　Sn　　　Fe

InitiatiOn　Site

　smal19raill

　convex　part
Microstructure

　丘neαphase

　βPhase

㈹

（B）

（C）

o

1，00　　　　2，94　　　　0，01

1，26　　　　　3，31　　　　　0．32

1，06　　　　4，13　　　　0，06

0，85　　　　4．10　　　　0．47

　3．2．l　Ti－5A1－2．5Sn　Eu合金

　T1－5Al－2．5Sn　ELI合金は平均粒径約30μmのα

単相合金であるが，一部にβオロまたはβ十ω杣から

なる第2相がα粒界に存在する”。このうち，β柵を

合む頓域は約30μm径の大きさで，数μm径のα杣

との2相領域（細粒α柵領域）を形成している（Fig．3

Sing1e

（b））。この細粒α梱はマトリックスに比べてA1濃度・

が低く，雛2杣にはFeが濃化している（Table3）。

Fig．3およびTable3に比較して示すように，内部

き裂発坐点の形状と大きさおよび組成分析の結果，細

粒α杣領域との完全な一致が得られ，内部き裂が細粒

α棚頒域に生成していることが明らかとなった3・4工。

　3．2．2　Ti－6A1－4V一合金

　Fig4にTi－6Al－4V合金の内部き裂発生点とサ

ブクラックの代表的な形態を示す。また，Table4に

は徴視組織と内部き裂発生点のEDS分析結果（Nor－

ma1材）を示す。起点部のファセットはその形状・分

布，化学組成およびサブクラックの観察から6種すぺ

ての合金においてα才口に対応することが明らかとなっ

た5j。なお，表面き裂発生の場合を含め，応加ノベル

の高い試料ほど多くのサプクラックが観察された。

　さらに，内部き裂発生点の形態と大きさヶ。：内部

き裂発生点を主き裂伝播面に投影した際の幅5，）は応

カレベルにともない変化している。すなわち，応カレ

唱
目
ω
ρ
目
ω

一0d
－o
・

○
目
吻

p1ur杣 aggregate

　Fig－4SEM　miρ正ographs　of　subsurface　crak　initiation　sites　and　sub－c胴cks　for　Ti－6A1－4V　forged

　　　a11oys（（a）＝Nomal，4K，1，235MPa，（b）＝ELI，4K，944MPa，（c）：ELI，77K，601MPa，（d）：

　　　Normal，4K，1，235MPa，（e）：Nomal，4K，1，058MPa，（f）：Nomal，4K，1，147MPa）．
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Table4　EDS　analyses　of　Ti－6A1－4V　normal

　　　alloy㎝d　subsurface　crack　initiation　sites

　　　in　specimen　tested　at4K．

Analysis　region
Concentmtion（moss％）

Al　　　　V　　　　Fe

Microstructure

　　　α

　　　β

InitiatiOn　Site

　　　facet

　　　border

5．35－6，89　2．11－　5，77　0．00－0，33

4．10－5，86　3．48－11，84　0．07－1，22

4．80－7，26　1．64－　3，03　0．00－0，12

2．67－6，592．38－10，450．09－1，11

ベルが低くなるとともに，1個のファセット（a）から

複数のファセットが連なったもの（b）へ　そして小さ

なファセットが多数集まったもの（C）へと形態変化を

示し，∫日の値帖大きくなっている別。

　3，2，3　32M11－7Cr鋼

　Fig－5に32Mn－7Cr綱の内都き裂発生点近傍の破

面を示す。起点部のファセットは粒界破壌の様相を呈

しており，ファセット面上にはsliptraceやmicm－

slipによるpitsが観察される場合がある8，。内部き裂

発生点のEDS分析の結果，元素偏析等の証拠は得ら

れなかった帥。なお，サブクラックは今のところ検出

できていない。

　3．2．4　SUS316LN　鋼

　SUS316LN20％冷間圧延材の4Kにおける疲労破

壊ではFi＆6に示すように内部き裂発生が生じてい

る。Tab1e5に示すように，内部き裂発生点にはMo

とCrの富化が認められた帥。したがって，空隙や介

在物等の欠陥ではなく他の徴視組織的要因を有するこ

とがわかった。

　また，4KにおけるSUS316LN（冷間圧延無し）

Fi＆5SEMmi・m・…h”f・・b…f・・・・…ki・i・i・ti…1…f・・32M・一7C・。t。。1．tliq．idh．li．m

　　t・mp…t…（（a）：σ・洲＝1・204MP・，（b）：σ。岨＝1，134MP・，（・）：σ㎜＝921MP。）．

史＼

＼

＼ぐ
二㌧

　　　　　1
　　　　　　！
　　　　　　11

InitiatiOn　Site

　Fig－6　SEM　microgmph　of　subsurface　crack　initiation　site　la）and　its　illustration（b）for　co1d．正olled

　　　SUS316LN　stee1at4K（σ、、、肚、＝1，404MPa）．
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Tab1e5　EDS　ana］ysis　result　for　subsurface

　　　crack　initiation　site　showing　in　Fig．6

　　　and　nlicrost工ucture　ofcold－roHed　SUS316

　　　LN　steel．

Analys1s　regi（〕n

Concentra一…oll（m日ss％）

Fe　　Cr　　Ni　　Mo

Matrix　　　　　65．29　18，47　　9，64　　3．74

Initiation　site　　　52．61　　27，73　　　5．62　　14．04

や77KにおけるSUS316LN20％冷間圧延材では，

低応力側において試験片内部の空陳や介在物を起点と

した場合が検出された帥。

　3．2，5　25M皿＿7Cr姜禺

　25Mn－5Cr綱は内部き裂発生、点に介在物が認めら

れ，EDS分析の結果Al・αと同定された7〕。

　以上のように，各材料とも内部き裂発屯点は微視組

織に対応したファセットから成り立っており，微視組

織に依存した徴視割れに起因している。空陳や介在物

を起、点とした場合も含めてTable2中に内部き裂発

生の成因について材料別にまとめて示す。

　3．3　疲労変形組織

　以下にTi－5Al－2．5Sn　ELI合金と32Mn－7Cr綱

の変形組織観察の結果を示す。

　3－3．1Ti－5A1－2．5Sm　ELI合金3・14〕

　α一Ti（hcp）は軸比（‘／α）が糸勺1，587と小さく，

293K以下での主たる変形モードはパーガースベクト

ルが＜α〉タイブの柱面すべり（l10101一＜1120〉）であ

る。Fi＆7にTi－5Al－2．5Sn　ELI含金の代表的な転

位紅織を示す。すべり挙動は各温度ともにplanarで

あり，転位細織は主にco－p1anarな転位列からなって

いる。他の変形モードとしては錘面すぺりが観察され

札＜c〉ili1llプ∫向の変形に寄与する変形双晶はA1の

m榊こよって抑制されており，代わって＜c＋α〉転位

が導入されている。また，高応力域では一部に交差す

べりも観察される。しかL，低応力側ではすべり系

の制限が顕著であり，内部き裂発生域では｛10101一

＜1120〉すべりのみが観察され，交差すべりは認めら

れない。そして，α和強化元素のAlが低濃度である

ために，マトリックスに比べて相対的に弱いと考えら

れる細粒α柵に変形が集巾している。

　3．3，2　32Mn－7CI＝鋼馴

　32Ml・一7Cr綱（f㏄）の293K以下における支配的

な変形は｛1111一＜110〉すべりであり，planarな挙動

を示す（Fig．8）。変形の顕著な領域（結晶粒）では2

次すべりが起こったり，micro－slip　bandsが形成され

ている。低応力側においてもp1le－up転位列が粒界

1μm

　　　　Fig・7Disl㏄ation　stmcture　of　T1－5Al－2．5Sn　ELI　alloy　at4K（σ、、、蜆、＝1，409MPa）．
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1μm

Fig．8 Dis1㏄ation　structure　of32Mn－7Cr　steel　at4K（σ，。帆＝992MPa）．

に堆横し，粒界に応力集・1・1をもたらしている。他に

＜111〉変形双晶やε一マルテソサイトも観察されるが

支配的な変形モードではなく，内部き裂発生との関係

はないと考えられる。

4．考　　　察

　4．1不均一変形と転位組織

　2種の合金の転位組織観察の緒果，すべり帯やwall

あるいは転位ループの形成は認められていないことか

らもわかるように，交差すべりが非常に困難な状態に

ある・交差すべりの難しい金属（f㏄金属の場合には

積層欠陥エネルギーが低い）では，内部と表而近接と

で変形組織の種類に差は認められておらず帖j，いずれ

の場合も転位のplamrな配列であることが知られて

いる16，。転位組織の観察結果から，基本的な転位組繊

の形成過程は応カレベルによらず同じであると考えら

れ乱違いは応カレベルが高まるほど転位列が長範困

におよんだり，転位密度が高まり，すべり帯を形成す

るようになることである。また，転位列は平行なすべ

り面上に形成されるため，変形領域と変形の進行して

いない領域とが混在しており，転位運動は変形領域に

強く抑制される結果となる。さらにα一Tiは，低温・

低応力側では錘面すべりや〈c〉方向への変形が拘束

され，柱面上の〈α〉転位のみが変形に寄与するた

め，変形の不均一性が著しくなる川。

Vo1．26Nα4（1991）

　また，不均一変形を助長する要因として微視組織の

不均…性が挙げられる。結果に述べたTi－5Al－2．5Sn

ELI合金のようにマトリックス中に相対的に弱い領域

（細粒α柵領域）が存在する場合，低応力側では変形

がその領域に集中する。

　4．2　内部疲労き裂の発生

　4．2．1　局所的な変形集中による微視割れ

　前述の不均一変形は，隣接する結晶粒の結届方位の

違いによって基本的には緒帰粒単位で生じる。そし

て，微細すべりは粒界等に阻止されたり局在fヒする特

徴を示す。したがって，粒界・界而等には応力集中が

生じ，その解放のため各材料における応力炎巾サイト

（脆弱部）に徴視割れあるいはき裂発生の核（Vo1d）を

形成すると考えられる。32Mn－7C・綱は，冷間圧延

を加えた条件下では瀞的破壌においても一部に粒界破

而が観察され川，粒界が比鮫的脆弱であることがわか

っている。また，Ti－5Al－2．5Sn　ELI合金のように

微映組織r1勺不均…にともなう低強度領域がごく雌かで

も存在する場合には，き裂はその領域内の応力集中サ

イトから発生する。

　なお，短範匹日の転位の堆枇は，表而と内都の区別な

く形成されると考えられるが，微視割れの発生に必要

な応力集巾を得るうえで，自山表面の存在は局所応力

の緩和をもたらす可能性があり，疲労き裂は内部に発

生しやすいものと一后えられる。
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　F…＆9　Mechan1sm　of　m1cr㏄王ack　growth　for

　　　subsurfacecrack1nitiatioilsite．

　4．2．2　微視割れのl11三き裂選択

　Ti－6Al－4V含金では，サブクラックおよび内梛き

裂発生点の詳細な観察より，徴縄割れがα一β界砺に

隣接するα棚内に生じ，徴槻割れの成長・連緒過程を

経て空き裂として選択されるこ1とがわかった（Fk

9）馴。そして，北川ら州による試験片表而に微小欠脇

を有する材料の疲労隈を欠陥の大きさで与えられると

いう緒果を拡張して考えると，内部き裂が主き萎皇とし

て選択される臨界腹をき裂先端の応力集巾（4K。、一H，1

あるいはK田丁川。旺1）から考えることができる（F1g．

10）帥。

　空隙・介在物等の徴小欠腕を起点とした内脇疲労き

裂発生の場合もTable2に示したように低温・低応

力側で顕著であり，徴視割れによる内部き裂発坐の考

え方に基づいて剛兼に考えることが’町能と考えられ

る。つまり，介花物や空隙等の側蜥の応力災11・効火に

よるすべりの厩在化であると考えれば理解できよう。

　内部き裂発生を示す場念のヱぴ疲労強度は材質依存

性を示す2，が，以．しの論議より疲労強度の改鞍を考え

てみると，i窺純度化・均質化とともに組繊側卿が皿要

であるといえる。すなわち，介在物等の欠陥や元素の

偏析頓域をなくすとともに，徴硯割れの発生と成長に

　　　　　1　　　　　　　　；

　　8一晦㈱d；P1胴1　一△幽；戸。「ged・蓬L1

凄・一・一グー一一…ガ野、11l111111灯

署

寧4

　目o
＜　2
　　　　　　　　　　i　　　　l
　　　　　　　　　　l　　　　　！

　　　　400　　　　　　　800　　　　　　12◎0　　　　　　1600

　　　　　M舳i1刑ulnSlmSSr洲1ge，△O・1舳榊Pa

Fi＆10　Relationsilip　betwee鐵max…mum　stress

　　　range‘4σ、、、乱、’md！σ、1、言、x竹固forTi－6A三一

　　　4Val1oys．
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対する斑抗を高めることが必要である。具体的には，

絨品粒の微細化は有効なすべり長さや堆横する転位の

数を減少させ・徴観割れの発生に必要な応カレベルあ

るいは繰返し数を堀大させる。また，’鱗接する結晶粒

の方位をラソダムにすることで，徴小き裂の成長にお

ける抵抗を大きくすることがあげられる。

　4．3　低温における内部き裂発生の優先性

　繰返し負碗においては，外部応力σは内部応カとつ

りあった状態になけれぽならない。そして，運動転位

はいろいろな棚魍にある応力場を乗り越えなけれぱな

らず・内郷応カはそれらが有効である距離に従って分

けられる。ここでは，かなりあいまいなものである

が，内郷応力の全スペクトルが二つの韮要素，すなわ

ち，短椛魍応カσ皿と長純魍応力σμによって蟹き換

えられると考える。短範鯛応力とは熱活性化によって

乗り越えられる内部応力を表している。この理曲か

ら，成分σ画は温度やひずみ逮度に依存する。長範囲

応力はひずみだけに依存する。したがって外部応力は

次式のように単純化される。

　　　σ＝σ固（ε，ξ，つ「）十σ〃（ε）

本論文で識論している材料は，低温下では降伏強度カミ

高まり別，低汲変形に・おける熱活性化成分の審与が大

きいことを示している。このことは，主すべり魎上に

一1；一（花する短他口蘭の陣審物を転位が熱的に励起されるこ

とによって乗り越えるのが律逮遜糧であると考えられ

る。

　これより，熱活性化成分の」滋大で蛛伏強度の商まる

低概域では，長徹鰯の変形を必襲とするEXtruSiOn一

互ntruS1On機構の下限界応カが高まり，短．範鰯の変形

を示す応力域が広くなるために，内部き裂発生が顕著

になるものと考えられる。一方，T1－6A1－4V合金の

サブクラックの観察緒果から商応力側でも徴規割れは

生じていると考えられるが，この楓域ではExtエus1o阯

玉Ht燃1on機構が宿効に1’棚している。したがって，

二つの機搬は共存状態にあると考えられるが，多くの

場禽EXt閉SiO聰一IntruS1on機構が優勢であり，表繭き

裂発坐となる。

　5．　結　　　言

　槻低概高サイクル疲労における内部き裂発生につい

て，その微祝組織的成困を晩らかとした。そして，変

形組繊の徴撹組織的観察を行い，内部疲労き裂の発生

について基本的な考えを示した。

　ω　1舳i1疲労き裂発生、1紅は徴槻組織に対応したファ

　　　　　　　　　　　　　　　　低温工学
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セットからなっており，徴視組織に依存した徴視割れ

に起因している。

　12）内部き裂発生を示した材料のすべり挙動はpla－

narで，支配的な変形モードは主すべり系に詣蝦され

ている。変形組織はm1cro・sl1p　b㎜dや転位列からな

り，それらは粒界等に堆横している。低応力域におい

ても短範囲の転位列が形成されており，属所変形が生

じている。

　131不均一なすべり変形は，粒界等に阻止された

り，局在化し，応力集中を生じている。このため，微

視割れが発生すると考えられる。

　ω　内部き裂発坐機構は，局所褒彩による徴視割れ

がある臨界の大きさを満たし主き裂として選択される

機構であると説明できる。

　㈲　内部き裂発生は低温・低応力側で顕著に生じ

る。これは，熱活性化成分の増大で降伏強度が高まる

ために，短範鵬の変形を示す応力域が広がるからと考

えられる。
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解　　　説

極低温高サイクル疲労におげる変形と破壌

長井　寿＊梅澤　修＊琳石川圭．介榊

1．はじめに

　極低温においても構造都材の安全性確保のために疲労特

性評価が重要である｛玉〕．しかし，極豚濫試験は一般に実験

が困難であり，経済的負担も大きいため，疲労データの蓄

積は十分ではない．20K（液体水素温度）凌での疲労デー

タ（主に高サイクル疲労，一都き裂伝播速度）については，

液体水索ロケットでの使禰を想定したかなりまとまったも

のが米国で求められている｛2）が，4K（液体ヘリウム温度）

での疲労データは限られている｛3〕一（8〕．

　平滑試験片での高サイクル疲労試験（ここでは荷璽制御

で比較的長寿命側疲労特性の評価を行う試験を指すことに

する）を想定した場合，疲労現象を材料学的に検討するた

めに・は，変形集刺こよる損傷過穫，き裂発生（ステージ

I），主き裂の伝播（ステージx），急速破断（ステージ㎜）

の各段階に分けて検討すべきである．しかし極砥濫疲労を

このように材料学的に検討した例は著考ら（9川2似外では

稀（3〕で，多くはデータの取得に終わっている．

　櫨低温疲労では表面酸化，圃体内拡敵などσ）影響がほと

んど無視できる条件下での試験が可能と考えられるので，

そこでの変形，破壌挙動を明らかにできれば，室温等を含

めた疲労現象全般の統一自勺解釈に大きく寄与できる可能性

を秘めている．しかし，極低湿特宿の閥題点，例えばω概

温での強度上昇（パイユルスポテソシャルの上昇），脆化現

象などの変形，破壌様柏の変化と（2）試験片発熱の顕著化を

考慮する必要がある．棚変態が大きな彫響を及ぽす準安定

オーステナイト系鍋などの合金もある．しかし糧低温疲労

　　＊金属材料技術研究所筑波支所第1研究グルーブ主
　　　任研究官

　榊金属材料技術研究欧筑波支所第三研究グループ第
　　　6サブグループ研究貴
　榊＊金属材料技術研究所筑波支所第1研究グループ第
　　　6サプグループリーダー
　　　Deformation　and　Fracture　Behav三〇r　in　H…gh　Cycle

　　　Fat三gue　at　C町ogen…c　Temperatures；Kotobu　Nagai，

　　　Osamu　U㎜ezawa，　Ke｛suke　玉shikawa　（Tsukuba

　　　Laboratories，National　Research　Institute重or　Meξals，

　　　TSukuba）

　　　KeWOrdS：ゐ幼ψ2μ勧3，吻昭舳｛パε〃卿切α犯
　　　吹6伽肋1！ω〃脇挑10ω伽1∫‘舳1舳，〃3伽1Cγ0C冶

　　　〃肋伽！，μ伽θ∫肋珊ψ

　　　199玉年3月19日受理
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の基本現象をまず解明する観点から，本稿ではすべり変形

が主体とみなせる場合に絞ってデータを整理している、

　疲労試験においては，荷璽形式（軸荷重あるいは醐げ荷

璽），応力比（履小荷重／最大荷璽）など種々の因予が試験結

果に影響を及ぽす．著者らは試験装蟹設計の容易さ，将来

の解析の容易さを考慮して，軸荷璽試験のみを実施してい

る．

　以上の前提条件において本稿では．薯老らの成果を基礎

に従来のデータをまとめ，磁低温高サイクル疲労に関する

材料学的検討の到達点を蝪確にしたい．

2．繰返し変形による試験片の発熱

　例えば米国NBSのデータ（13〕によると310S鋼，チタソ

合金（Ti－6Al－4V）の比熱は室温で共に約350J・kg凹1・K凹王

であるのに対して，4Kではそれぞれ約2，0．2J・kg■三・

K一となる、熱伝導率（W・㎜■一・K■王）については3王0S鋼

でユ5．0（室温），O，3（4K），チタソ合金（Ti－5Al－2．5Sn）で

8．0（室温），0．4（4K）である．

　低比熱であることは，熱への変換率を同程度と仮定する

と同鐙の塑性変形に対して，極低濫では室温と比べて102

から103倍の湿度上昇の可能性を示唆し，低熱伝導率であ

ることは熱の放敵を妨げ，局蕨的な発熱の発生を示唆す

る．

　磁低温に特有なセレーショソ変形が引張試験などにおい

て一一般的に観察されるが，緒形らの試験片発熱測定（王舳5〕，

柴鰯による計算機シミュレーショソu6〕などによって平滑

引張試験片では！回王回のセレーショソが数十K以上の

凝度上昇を伴った局所自勺な変形であることが明らかにされ

ている、

　セレーションが生じない場合でも，塑性変形による試験

片の発熱は無規できない大きさといえる．泰前評価のため

に各種材料で荷重制御繰返し変形時の温度上昇が応カレベ

ル，周波数をバラメーターとして測定されている（舳5）．

図1は緒形らの測定データ（舳によるもので，温度上昇度

が応力，燭波数の増加と共に急速に高くなることを分かり

やすく示している．長寿命側の破断試験は図2㈹に示すよ

うに多くは最高繰返し応力が降伏強さ以下となる．したが

って．試験片発熱をせいぜい1Kに抑えるとすると，低

応力となる長寿命側試験においてすら試験属波数は数I｛Z

一至59一
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鰯2　Ti－6A1－4V合金の（Noma1，圧延材）のS一”線
　　　関．

以下に設定する必要がある．

　このような検討に基づいて，薯老らの4Kデー一タ（図2

はその一例）は基本的には4Hzで求めてある．他におい

ては高応力と低応力において試験周波数を別々に設定し，

試験片発熱と効率的な試験実施を両立させようとしている

案施例｛3〕もある．一方，試験片発熱に留意せず，短時間終

了のみを意図した高周波数（約80Hzという0）もある）試

験も遇去に一部ある．しかしその場合はデータの信頼性は

極めて薄いと言わざるを得ない．

3．変形とき裂発生

（1）疲労変形組織

　すべり変形が支配的な場含には，概念自勺に区別された，

園執すべり帯，転位のセル組織，planarな転位配列の三

つの変形組織の形成が考えられる、どれが形成されるか1．と

（1咬差すべりの難易度，（2）応力振幅童たはひずみ振幅の大

きさに依存する｛1舳8）．本稿では，相変態や変形双晶の影

響の少ないT1－5A1－2．5SnEL玉合金‘9〕（hcp，αチタソ合金）

と32Mn－7Cr鋼舳（f㏄，窒素強化高マソガソオーステナ

イト鋼）の疲労変形組織について紹介する．

　（量）αチタン合金（hcp）

　純チタソ単結晶での単勅引張下における変形機
構舳一122jおよび転位芯構造｛23H25〕は明らかとなってきて

いる．すなわち，低温での支配的た変形そ一ドは｛1010｝

〈王120〉（柱面）すべりであり，他に可能な主すべり系とし

て10001｝＜王互20〉（底面），｛1011｝＜1120〉（錐面）がある．変

形双晶は主に1王至22｝双晶で，低温ほど生じやすい．童た

低温変形における柱面すべりは，熱活性化支配であると考

えられている．

　αチタソ合金の変形機樹2ω■｛28〕は基本的には純チタソの

場合と同様であるが，酸索とAlが変形組織に大きく影響

する閉〕■（34〕．酸素は変形双晶を抑制するとともに，転位

の形状をwaWからplanarへと変化させる．A1の固溶も

変形双晶を抑制し，waWからpla蝸rなすべりへの変化を

生じさせる．約6mass％A1でplanarな転位列を形成す

る、こσ）ため，c軸方向の変形には錘面上の＜c＋α〉転位が

導入されるが，〈c斗α〉転位については沫だによく分かって

いない．

　Ti－5Al－2．5SηELI合金の疲労変形組織は以下のようで

ある．すべり変形は室温から極低温までplanarであり，

主にco－p1anarな転位列が形成される（図3（a））．主たる変

形モーごは｛i010｝＜1120〉であり，他に錘面すべりが観察

される、〈c〉軸方向の変形に寄与する変形双晶はAlおよび

Snの固溶によってま卵制されており，代わって錘面上に

＜6斗α〉転位が導入されている．また，高応力域では一部に

交差すべりも観察される．この交差すべ1）は，＜α〉タイプ

のらせん転位が錘面上から柱面上へ交差したものである．

しかし，砥応力側ではすべり系の制隈が顕薯であり，

｛王0互0／＜互120〉すべりのみカ；観察される、これは，パーガ

ースベクトルの大きな＜c＋α〉転位や柱面上の＜α〉らせん転

位の運動がそのポテソシャルから考えても容易でないこと

からも理解される．

　㈹高跳測オーステナイト鍋（重cc）

　侵入型元素固溶強化された重CC金属の場合も，低温での

蛛1人強度の上昇を熟紙性化成分の増大で理解することがで

きる、

　32Mn－7Cr鋼（｛㏄）の低温における支配的な変形は｛1u｝

＜110〉すべりであり，p1anarな挙動を示す．変形の顕箸な

領域（結晶粒）内では2次すべりが起きたり，徴小ずべり

帯が形成される．低応力側においてもp1led－up転位列が

粒界に1堆穣し，粒界に応力集申をもたらしている（図3（b））．

他に〈ユu〉変形双編やε一マルテソサイトも観察されるが支

配自勺な変形モードではない．

　以上の2種の合金の転位組織には，baむd，wa三！あるいは

一ヱ60一
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図3　転位組織（（a）Ti－5Al－2．5SnELI合金、4K，
　　　（b）32Mn－7Cr鋼，77K）．

転位ループの形成は認められず，非常に交差すべりし難い

ことが分かる．交差すべりの難しい金属ではplanarな鞍1

位配列が形成され，内部と表面近傍とで変形組織に差はな

いことが知られている（35i．また両合金においてはplanar

な転位配列の形成が応カレベルに」：らず起こる．ただ応カ

レベルが高まると，転位列が長範囲におよんだり，転位密

度が高まりすべり帯形成が進む．いずれにせよ，planar

な転位配列の形成は変形0）不均・一性が徴視的レベルで著し

いことを意味している．

（2〕内部き裂発生

671

　図4はTi－6Al－4V合金（α一β型チタン）および32Mn－

7Cr鋼における疲労破壊起点近傍のSEM写真の一例であ

る．矢印で示した中心部から放射状にき裂伝播の形跡が認

められ，疲労き裂の発生が試験片内部であることが分かる

（図4（c））．図4（b），（d）に示すように，起点部は平坦で，

ストライエーショソや徴視組織を反映した伝播様相も見ら

れない．き裂発生点には介在物や空隙などの先在欠陥は認

められない．また応力軸に対し直角でなく，主き裂面とも

ある角度を持っている（図4（a））．このように内部疲労き

裂発生点は，低倍率的には平坦で，主き裂面上にない破壊

起点全域を含んで考えたほうがよい．このような特徴か

ら，内部き裂発生点の形成はステージIに対応していると

判断される．

　図2にSEMによってき裂発生点を表面，内部に区別し

た一例を示してあるが，いずれの材料も低温・長寿命側に

おいて内部き裂発生となっている．表1は著老らが試験し

た各材料の試験温度ごとのき裂発生点と内部き裂発生の成

因についてまとめたものである、各材料とも内部き裂発生

は以下に見るように粒界，元素偏祈，第2相，介在物等

の徴視組織的要因に関連した微視割れに起因している、

　li〕粒内割れ

　Ti－5Al－2．5Sn　ELI合金uljは，一部に細粒α相と第2相

からなる2相領域（細粒α相領域）を有している．細粒α

梱はマトリックスに比ぺてA1濃度が低く，内部き裂はこ

の細粒α棚領域に生成した．

　Ti－6Al－4V合金n2〕では，内部き裂発生点は初析α相中

のサブクラックに対応している．Ti－6Al－4V合金において

は，室温疲労においても内部き裂発生の報告㈹一㈹があ

り，製造条件や組織形態の違いによらず，内部き裂発生点

は初析α梱あるいは粒界α相に対応している．

　（ii）粒界割れ

　32Mn－7Cr鋼＝4iの内部き裂発生点のフ7セットは粒界破

壊の様相を呈Lており，フ・セット面上にはすべり線や徴

小すべりによるピヅトが観察される場合がある．本合金に

おいては，冷間圧廷を加えた場合静的破壌においても一部

に粒界破面が混入し，粒界が比較的脆弱であることが分か

っている‘40〕．

　（iii〕微小介在物

　4KにおけるSUS316LN鋼（冷間圧延無し）や77Kに

おけるSUS316LN鋼20％冷間圧延材では，低応力側にお

いて試験片内部の空隙や介在物を起点とした場合が検出さ

れた｛71．25Mn－5Cr鋼は内部き裂発生点に介在物が認めら

れ，EDS分析の結果A1203と同定された個〕．

（3〕内部き裂発生の特徴

（i〕微視割れと主き裂選択

planarな転位配列の形成による不均一変形は，例えぱ
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（a）

　　　　　　　　1主応カ

ステージ］I

“　　　　　　　　　距

内部き裂発生点

　（ステージエ）

↓　一

（b） 二Ti－6Aレ4V

（d） r13乞M血々Crl

図4　内部き裂発生点（（a），（b）Ti－6A1－4VNoma1含金，4K，（c），（d）32Mn－7Cr鋼，77K）．

　　　投影による3次元表示．（d）は（c）の起点部近傍（欠印）の拡大図．

（a）は（b）のステレオ

表1　き裂発生点と内部き裂発生の成因．

き裂発生点
材　　　料 内部き裂発生の成因

293K 77K 4K
Ti－5Al－2．5Sn　ELI S S S〉1’ 細粒α相
Ti－6A1－4V ∫〉∫ ∫〉∫ s＞∫ α相

32Mn－7Cr　ST 5 5＞1’ 1 粒界割れ
SUS316LN20％Cr ∫ 5＞∫ 1 Mo，Cr富化領域
SUS316LN ∫ ∫ ∫〉∫ 空隙｝

25M！1－5Cr　ST s ∫ ∫ 介在物（A1203）‡

s：表面き裂発生，工：内部き裂発生

s〉1：高応から低応力にかけてき裂発生点が表面から内部ヘシ

　　フト
‡：先在欠陥

隣接する結晶粒の結晶方位の違いによって粒界等で進展を

阻止されれぱ，その結晶粒界に堆積し応力集巾を生じる．

応力集中サイトに脆弱な要因があれぼ，徴視割れあるいは

き裂発生の核（void）を形成すると考えられる．

　このように生成した内部き裂は主応力軸に直角ではな

く，その後の主き裂面上にもない．Ti－6A1－4V合金では応

力によっては複数の初析α相サブクラックが生じ，それ

らが成長・連結して主き裂になっていく過程も観察され

た．すなわち，内部き裂発生は局部応力の支配下で起こり

（ステージI），主応力の支配下に入った段階（ステージ］I）

から主き裂として成長していくと考えられる．したがっ

て，内部き裂発生点の大きさ（人：内部き裂発生点を主き

裂伝播面に投影した際の幅）は応カレベルに依存し，低応

力ほど大きくなる．このことを，北川ら（41〕の疲労限が試

験片表面の徴小欠陥の大きさに依存するという結果を拡張

して考えると，き裂先端の応力集中（∠lK。。i．i。ヨ1あるいは

K．HH、，1）に，温度，応力によらない，内部き裂が主き裂

として選択されるための臨界値を想定することができる

（図5）u2〕．

　（ii）低温・低応力側における内部き裂発生の顕著化

　内部き裂発生が低温，低応力でより顕著になるという特
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刮　6
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ミ2

Ti－6Al一垂V念金

試験温度：垂K，77K

標準偏差

・班111；1

［］鍛造栂

○圧延材

∠lK一㎜田坦竺〃σ荻（メ：定数）

垂C0　　　　　　　　　　800　　　　　　　　　　工2C0

　　　　応力振頓、カσノMPa

図5　応力振幅（加）と加πの関係．

1600

800
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鰯
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K。＝6．O

幽げ、亙＝一

徴を表玉に見るこ二とができる．しかし、この特徴がなぜ

現れるのかを馴犬では十分説明できない、

　低応力側で見られることは．高応力側で試験片帥セ俵繭

にExtmsion－I淋msionを形成するような長範閉0）変形機

構カミ低応力側では有効に働きえす，よ’）多くの1蔓倣の繰返

し変形を経て短範魍の変形機構によって徴視縦織の弱点を

反映したステージIき裂が生成すると定性的に雛諭するこ

とはできる．

　低温側では特に高強痩合金においては内都応力0）上昇が

熱活性化成分の占める割合の増舳こ二対応するため，長範幽

の変形を起こせるような応力はますます商くなるにもかか

わらず，熱活性化によって短範鰯の変形が可能な応力範闘

は増大する．このようなことカ；先に述べた特徴が現れるこ

とと深く関係していると著老毫）は推察しているが，今後さ

らに詳しく検討する必要がある．

4．長寿命側疲労強度

　長寿命棚疲労強度は疲労限で議諭するのが望ましいが，

108回程度のデータを取得することは鰯難である一よって

やむなく五06圓疲労強度（以後単に疲労強度という）でもっ

て議論することにする．

　ここでは室温から4Kまでの著者らのデータ｛5ト㈹に，

室温から20Kまでのデータを集録した文献＝2〕のハソドブ

ック（1968）からのデータ（疲労強痩は各S一〃線図から，強

度は各温度一強度1肘1線から読み取った）を加えたものを基礎

に議論する．

0
0　　　　　　100　　　　　200

　　　　　　　試験綴度，〃K

図6　’ri－6Ai－4V薄板材の10咽疲労強度．

　　　（瓦は応力集巾係数）

300

ll）試験温度の影饗

に，ある溢度以’ドで疲労強度が低下傲禽1を示すことカミある

（図6）．著幾らの検討舳12〕では内部き裂発生が現れやす

い徴視組織を持つ材料で起こる現象であることが示唆され

ている．

　その他，一一般σ）場合には疲労強度は低温ほど上昇してい

る．図アから9は阿じ荷重形式，応力比条件ごとに疲労強

度をその温度の弓1張強さの関数として，整理したものであ

る．剛こは室温から20K（もしくは4K）の温度領域のデ

ータを桐’料の種類をパラメーターとして示している．平滑

材について同じ種類の材料で括ってみればそれぞれが原点

を巾心とする扇形領域内にまとまって分布しているのが分

かる、さら）に岡・一材料で見れば図8中のTi－5A至一2．5Snや

趨合金のように各激度のヂータが原点を通る1本の慶線

の上にほぽ並んでいる．領域内でのぽらつきが大ぎいよう

に毘えるものも，例えば図7中のフェライト系鋼のデー

タを詳しく兇ると商張力鋼が傾き0．4の■寛線付近に，エッ

lO00

　　07ル1含金、κ一判一〇

　　→一了’』ミ｛…金．　κ1＝ヨ、0

800　　　㊥フ⊥ライi一繍　　κ．生，．o

　　　xフエラーチ1・鱗　κ、皿3－o

9％N1鍋

　瀦度低下は一般には強度」二昇をもたらす．

　一部の合金では濫度低下にJ：って判り腋断などの脆化が

起こり降伏強さなどの「低下」，しかもある撮度低下でσ）

疲労強度低下も観察される．しかし，これが延性一脆性避

移と対応しているかどうかについては確認されていない、

　畢期破断等の脆化が現れず低温ほど降伐強さなどが」二昇

する場合でも，一・都のチタソ含金（Ti－6Al－4V合金）のよう

・・Ω舳戸Iト三　　：丸高張プコ鍋

側O　　　　　　　　　　　　　　　x

o．4

200
　　　　　切欠材

試験綴度：20K－RT

　　0　　0　　　　　垂00　　　　800　　　　玉200　　　1600　　　2000　　　2400

　　　　　　　　　引張強さ，σ蛆ノMPa

図7　舳ず術重，応力比仁一ユの場合の王06回疲労強
　　　j窒と引弓長弓童さσ）僕，係．
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口Ti－5Aレ里．5Sn。凧＝一．O

個趨舎金，孤＝1．o

x趨台金、凧＝ヨ．o

試験温度：
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0．6

軸，月一一
　　　　　口　　　　曲
　　　　　　　㊥
　　　　　　　　平滑材

0．5

20正（一至之’r

切欠材

0．4

0
04008001200圭60020002400
　　　　　　引張強さ，σ抽／MPa

図8　軸荷重，応力比＝一1の場合の！0叩1疲労強度
　　　と引張強さの関係．
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　800頼
糧
国

も垂00

○アルミ含金、κ．±一、o

ロチタソ合金，κ［到一〇

画ステンレス鐸毫、κ1巴i．o

　平総材
轍，月＝O．O圭

o1互

試験温度：壬K－RT

　0　　0　　唾00　800　1200　玉600　2000　2400
　　　　　　　　引張強さ，σ田／MPa

図9　軸荷重，応力比＝0．01の場合の王06同疲労強度
　　　と引張強さの関係．

ケル鋼（9％Ni鋼）が傾き0．6の直線付近に分布しており，

同一材料でみれぽ決してばらついていない．したがって，

岡じ材料におげる低温での疲労強度の上昇は低混での強度

上昇によってもたらされたものと判断される、

（2〕材質の影響

　強度レベルも材質困子の一つであるが，その影響の評伽i

には二通りの仕方がある．一つは前項で述べた，ある材料

に着貿して温度変化に伴う強度変化と疲労強度変化の関係

を求めることである．もう一つはある温度における各材料

の強度と疲労強度の関係である．しかし，後者は木来他の

材質因予（徴視組織，粒径など）を一定して比較するべきも

のであり，単純な比較から結論を導きだすことはできな

し・．

　例えぱ，丁三一6Al－4V合金で不純物濃度レベルを変えた場

合，岡一濫度で比較すると低不純物量のものが強度は抵い

カミ疲労強度が高い場合が瑚’しる、しかしこの場含も不純物

量が疲労強度に影響を及ぽしているというより，徴視組織

しかも初析α粒径の影響が大きいと考察している、

　強度レベルの影響を養し弓1いて他の材質鰯子の影響を評

個けるという意味では，飾項で指摘した疲労強度ノ引張強

さ比（直線の頓きは両老の比に等し，い）が一般には岡一材料

では温度変化によらず一定である事実は非常に輿味深い．

ここではその比がそれぞれの材料にとって本質的なものと

いうガ）は，材質困子に依存すると考える．例えぱ何らか

の手段で強度を上げた場合を想定して，測定データがもと

の直線上にプロットされたならぽ疲労強度の上昇分は強度

上昇によるものであり，直線より上に位置するようになれ

ば疲労強度上昇に・ほかの材質膿子も寄与したと考えること

カミできるようになる．逆に直線の下に変化すると疲労強度

を底下させる材質困子の変化カニ生じたと推察できることに

なる．

　図10はそのような倹討例である．チタソ合金のデータ

（7木σ）S－W線図から得られたもの）は鍛造材，圧延材で

分類することができる．すなわち岡じ強度レベルでは圧延

材の方が鍛造材より疲労強度が高いという結論（仮説）を碍

ることができる、これらのデータは全く同じ化学成分で製

造履歴（鍛遭材か，圧延材か）だけが異なる合金を倉んでお

り，雨老の徴視組織の違いが間題になる．室温のチタソ合

金の疲労強度カ、平均初析α粒径とホール・ペッチ型の関

係にあるという鞭告｛42〕があるが，鍛造材，圧延材の平均

初析α＊立径に一顕著た違いは蒐られない｛12〕．　しかし，前老

では初析α粒が層状に整列している領域を1乍っているの

に対して，後老ではそのような組織は熱間圧延によって破

壌されて初析α粒カミよく分敵した組織になっている．こ

れらでは初析α粒の割れが破壌の起点となっており，初

析α粒の割れを引き起こすための転｛立の堆積長さ単位を

考えると前老の組織では後者の阿陪かの長い距離を想定で

きる．すなわち，前者の方がき裂発生に至りやすいと推察

できる．以上が図至0における爾老の差の違いの説棚とし

£
芝
＼工200

o
b
＾　800
艶
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国400
ち

轍，RiO．0主

試験温渡1：4K一更丁

　　　　　　　降伏強さ，σ罧／MPa

剛0　木1質炊存性に基づく王06疲労強度の検討．
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て妥当とすれぽ，より短い堆積長さ蝉位を実現すれば疲労　　ク発生と疲労強度の関係，（2）転位が極低濫においても

強度をいっそう上昇させることができることになる、　　　　wavyな場念とplanarな場合との高サイクノし疲労に及ぼす

　童た20％冷闘圧延を施したSUS316LN鋼は他のポース　　影響の違い，（3）強磁場申で特に璽要であるが，縄変態と高

テナイト鋼のデータを代表する直線から大ぎく下方に離れ　　サイクル疲労の関係などの解明に二も取り組んでいく必要が

て位置している．これは，冷闘圧延による強度付加が疲労　　あると考えられる．

強度改善に必ずしも有効でなかったことを意蛛し，表1

に示したように内部ぎ裂発生と対応している．これもき裂　　　文献
発生起点となった編析部などを完全に除去するか徴細分敵

できれば，より高い疲労強痩を達成できる可能性を示唆す　　（至）K．Yoshida，H．Nakajima，K．Koizむ㎜i，M．Sb㎞ada．

ることになる．　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Y・Sanada・Y・Takahashil　E・Tad盆・H・Tsuj…and

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　S．Sh｛mamoto：ノー眺∫加悦ゴκc∫加召18”主五〇〃　7セ伽カ8γαf＝〃彦∫，
　ところで図王0で’はπ鰍は降伏強さとなっているが，こ　　　　ple，P，ess，（王983），29．

こで検討している合金では降伏強さ／引張強さ比は撮度に　　（2）F・R・schwarztberg虐‘α五：Cη0解弼ゴc肋工〃α181）α加

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　〃伽肋oo尾，AFMしTDR－64－286，（1970）．
ほとんど依存しないので本質はこれまでの図と変わりはな
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（3）A．J．Nachtig釧，S．J．Klim邊andJ．C．Frecもe：J．Mater．，
い．しかし，含金毎にその比が違う点は指摘しておかなく　　　　3（1968〕，425．

てはならない．図10の横極的意味は材料の選択に有意義　　（4）溝ザ1孝遼、lI1本　繋、鳩蘭雅夫：「趨電導・極低温基盤

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　技徽の闘発に関する研究（第双蜘轍告幾」，未踏科学技
である点である・疲労強度が強痩以外0）材質閃千にも依仔　　　　術脇会，／1987），70．

するということになれぱ，よりよい材料選孤には本凶0）よ　　（δ）則卜簿，織形俊夫，灼利哲葵，石川圭介，酬寸孝，
うな整醐こ一基づいて判断する必襲性が化じるであ1、う．　　　　　溝1」孝嵐ぴ淡密曇＝鉄と鰍72（1986）・64至・

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（6〕K．Nagai，T，Yuri，T．Ogata，O．Umezawa，K、玉sM（awa，

　（3〕切欠きの影響　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　γNishimural　T・Takashima　T・‘Mizo馴ch…・Y・Ito　and
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