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第 1章 緒論 

1.1 研究背景 

機械や構造物を安全に設計するためには，材料の疲労強度を把握することが重要である．

特に，航空機の場合，事故が発生すると大きな被害をもたらすことから，材料の疲労強度を

把握することが重要となる．ジェットエンジンでは応力集中部の低サイクル疲労によって疲

労き裂が発生する．そのため，ジェットエンジンのタービンディスクに用いられているニッ

ケル基超合金 Alloy718 の低サイクル疲労特性を把握することは構造物の安全のために重要で

ある． 

一方で，機械や構造物を製造する際には材料を加工する必要がある．加工を施された材料

には表面加工層が生じる．加工が材料に及ぼす影響は「表面形状の変化(Surface Texture)」「材

料自身の変化(Surface integrity)」および「残留応力の変化」にわけられる(1)．「表面形状の変化」

は加工傷の発生や表面粗さの変化などである．「材料自身の変化」は微視組織の変化や塑性変

形の発生などである．このような表面加工層は，低サイクル疲労強度に影響を及ぼすと考え

られる．航空機は安全性だけでなく軽量性も求められるため，高度な品質管理，すなわち，

表面加工層の管理が求められる．以上のことから，表面加工層が Alloy718 の低サイクル疲労

強度に及ぼす影響を明らかにすることが安全のために不可欠である． 

また，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにするためには，表面加工

層の評価を行い，その表面加工層を疲労強度の関係を検討する必要がある．そのため，表面

加工層の簡便な評価方法の開発も重要である．表面加工層の簡便な評価法が確立されれば，

生産ライン等で実製品の加工状態を評価することも可能になる．  

 もし，Alloy718 の低サイクル疲労強度に及ぼす表面加工層の影響が明らかになれば，それ

をモデル化することによって，表面加工層がある場合の低サイクル疲労寿命を予測できるよ

うになる．実験を行わずとも低サイクル疲労寿命を予測できるようになれば，コスト削減に

つながる．また，実機の表面加工層の状態を調べるだけで，低サイクル疲労強度を予測でき
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るようになる． 

以上のように，Alloy718 の表面加工層の評価法を確立し，低サイクル疲労強度に及ぼす表

面加工層の影響が明らかにし，モデル化することは有益である．その一方で，表面加工層が

低サイクル疲労強度に及ぼす影響が問題となるケースは航空機だけではない．例えば，発電

所，化学プラントでも低サイクル疲労によって疲労き裂が発生する．原子力発電所の維持規

格では，実機のき裂発生が試験片の低サイクル疲労強度と対応し，その後のき裂進展が破壊

力学試験片のき裂進展と対応する(2)．化学プラントでも一度の事故が大きな被害をもたらすこ

とから，高度な安全性が求められる．そのため，表面加工層の影響を詳細に調べた上で，十

分余裕のある設計を行うことが求められる．オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316L は配管

や圧力容器に使われている．そのため，表面加工層が SUS316Lの低サイクル疲労強度に及ぼ

す影響を明らかにすることは重要である．また，材料試験を行う際にも表面加工層が問題と

なる．材料試験の目的は，材料そのものの強度を測定することである．そのため，表面加工

層の影響があってはならない．多くの疲労試験では表面加工層を取り除いて試験を行う．し

かし，多くの疲労試験を行う場合，表面加工層の除去代も膨大となる．また，ミニチュア試

験片のように試験片自体が小さい場合，表面加工層の影響が相対的に大きくなるにもかかわ

らず，表面加工層を除去するのが困難な場合も存在する(3)．もし，表面加工層が低サイクル疲

労強度に及ぼす影響が明らかになれば，不要な表面加工層除去を行う必要がなくなり，コス

トダウンにつながる．また，表面加工層を除去できない試験片の疲労試験結果から材料自体

の強度を推定することが可能となる．以上のように，表面加工層が低サイクル疲労強度に及

ぼす影響のモデル化は様々な場面で必要とされている．しかし，一般的に疲労強度やき裂発

生進展挙動は材料に強く依存する．そのため，Alloy718 の低サイクル疲労強度に及ぼす表面

加工層の影響をモデル化しても，それが他の材料に対しても適用できるとは限らない．その

ため，他の材料への適用範囲を調査する必要がある． 

また，ニッケル基超合金やステンレス鋼は難削材として知られている(4)．難削材とは削りに

くい材料のことである．難削性を引き起こす材料特性として次のようなものが考えられる． 

 

・高硬度 

・工具材料との親和性が大きい 

・硬くて脆い    

・材料強度が大きい 
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・高温強度が大きい    

・熱伝導率が小さい 

・加工硬化が生じやすい   

・延性が大きい 

・アブレシブ物質を含有している 

 

このうち，ステンレス鋼は「加工硬化が生じやすい」「工具材料との親和性が大きい」「延

性が大きい」「熱伝導率が悪い」を有している．そのため，ステンレス鋼は難削材の代名詞と

言われていた時代もあったが，最近では切削加工技術の進歩によって，ステンレス鋼の難削

性は次第に解消に向かいつつある．しかし，加工条件の設定が不適切な場合はいまだに大き

な難削性を示す．一方，ニッケル基超合金は「高温強度が大きい」「加工硬化が生じやすい」

「工具材料との親和性が大きい」「延性が大きい」「熱伝導率が悪い」を有しており，難削性

が著しく高い．以上のような難削材では，表面加工層の管理も難しいと考えられる．そのた

め，表面加工層が疲労強度に及ぼす影響が明らかになれば，過度な表面加工層管理の必要が

なくなると考えられる． 

 

1.2 先行研究 

1.2.1 表面加工層に関する研究 

表面加工層には様々な因子がある．表面加工層の因子は大きく分けて「表面形状の変化」「材

料自体の変化」および「残留応力」に分けられる． 

表面形状の変化には，表面形状のうねり，加工傷などが含まれる．これらの計測にはレー

ザー顕微鏡や原子間力顕微鏡 AFM 等が用いられる(5)．規格等では，測定の簡便さから表面粗

さを用いて表面形状が評価される．例えば，表面粗さを用いた疲労強度予測式が提案されて

いる(6)．しかし，表面粗さはうねりだけを評価したものであり，加工傷は評価できていない．

また，表面粗さは形状の深さしか評価できない．例えば，加工傷は 3 次元的な形状をしてお

り，深さ方向だけの評価では不適切だと考えられる．以上のように，加工傷の評価方法につ

いては十分に検討されていない． 

「材料自体の変化」は塑性変形や微視組織などの変化である．表面加工層の微視組織には
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以下の層で構成されている (7)(8)(9)．材料の最表面は厚さ 1 nm程度の吸着層である．材料が接

している気体もしくは液体から物理的化学的に吸着された水蒸気や炭化水素等の分子による

層である．その下には酸化膜層がある．この層の厚さは 10～100 nm程度である．その下には

非晶質もしくは超微細粒の層がある．これは Beilby 層とも呼ばれる層で，加工による強加工

もしくは加工熱による溶解によって生成される．この層の厚さは 1～100 nm 程度である．そ

の下には，加工による塑性変形によって加工硬化した層がある．この層は硬化層や塑性変形

層と呼ばれる．その下には母材が存在する．これらの表面加工層は 1～100 m 程度であり，

非常に薄く，定量的な測定が困難である．透過型電子顕微鏡を用いることで観察することも

可能であるが，試料の作成が困難である(10)．エッチングによって観察も行われるが，観察に

は条件出し等のノウハウが必要であり，客観的な評価も難しい(11)．塑性変形層の評価には硬

さ試験が用いられることもある(12)．しかし，硬さ試験の場合，圧痕数個分の間隔をあけて硬

さ試験をする必要があるため，硬さ分布の空間測定分解能も低くなる．また，圧痕寸法を小

さくすると，硬さの寸法効果が生じ，硬さが大きく測定される(13)．そのため，硬さに定量的

な意味が失われてしまう．以上のように，微視組織変化の観察は非常に難しかった．しかし，

近年，電子線後方散乱回折パターン法 EBSD 法が開発され，微視組織の観察が容易になり，

様々な計測が可能となった(14) (15)．例えば，局所方位差パラメータと塑性ひずみの関係から，

塑性ひずみ量の推定手法などが考案されている(16)．また，疲労損傷と局所方位差パラメータ

を関連付ける研究も行われている(17)．このようなことから，EBSDを用いることで，表面加工

層の塑性変形を定量的に評価できる可能性がある． 

残留応力とは外力がない状態でも，材料内部に存在している応力のことである(18)．このよ

うな残留応力は熱的に発生する残留応力と機械的に発生する残留応力に大別できる．熱的に

発生する残留応力とは，摩擦熱により膨張した状態で加工され，それが冷却するときに発生

する残留応力である．機械的に発生する残留応力とは，加工中の変形や拘束によって発生す

る残留応力である．例えば，旋盤加工時の機械的残留応力の発生メカニズムは以下のとおり

である．軸方向の場合，送りマークの形成とともに塑性変形が生じるが，送りマークの両端

が拘束されているため，圧縮の残留応力となる．一方，周方向の場合，塑性流動による変形

とバニシング効果による変形により残留応力が生じる．このような残留応力の測定には，穿

孔法や開放法などがある(19)．穿孔法や開放法では，ひずみゲージを張った試験片を切断した

り，穴をあけたりすることで，切断時に解放されるひずみを測定する．そのため，穿孔法や

開放法では試験片を破壊する必要がある．一方，X 線回折法 XRD では X 線を照射し，回折角
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を測定することで格子間隔の変化を測定し，そこから残留応力を計測する．そのため，非破

壊的に残留応力を測定することができる．そのため，XRD を用いた残留応力測定が多く用い

られている．また，近年前述の EBSD を用いた残留応力測定が検討されている (20) (21)． 

近年では数値計算手法の発展が著しく，様々な計算が可能となっている．特に，結晶塑性

有限要素法が近年注目されている(22)(23)．結晶塑性有限要素法とは，結晶の塑性変形に基づく

有限要素法である．そのため，結晶の変形の異方性を考慮することができる．また，転位の

発生，増殖および消滅等の現象を，構成則を用いて再現することで，微視組織変化の影響を

考慮することができる(24)．そのため，結晶塑性有限要素法を用いて表面加工層をモデル化す

ることによって，実験では明らかにすることができない現象を明らかにすることができる可

能性がある．また，加工シミュレーションも近年盛んに行われている．例えば，帯川らは加

いる(25)．また，二層材料の切削シミュレーションを行うことで，実験的に測定することが困 

工シミュレーションにより残留応力を推定し，加工順序と残留応力の関係について検討して

難な残留応力分布を計算によって求めている(26)．以上のように，これらの計算手法を用いる

ことで，実験的に観察することができないことを計算により予測できる可能性がある． 

以上のように，表面加工層には「表面形状の変化」「材料自体の変化」および「残留応力」

が生じている．「表面形状の変化」に関しては加工傷の評価の検討が不十分であった．「材料

自体の変化」に関しては表面加工層自体の厚さは数mから数 mm程度ととても薄いため，微

視組織変化の観察は非常に難しかった．しかし，近年 EBSD の開発により，簡便に評価でき

る可能性がある．また，計算技術の進歩により，結晶塑性有限要素法や加工シミュレーショ

ンが簡単に行えるようになった．これらの計算手法を用いることで，実験的に観察すること

ができないことを計算により予測できる可能性がある． 

 

1.2.2 低サイクル疲労に及ぼす表面加工層の研究 

表面加工層が疲労強度に及ぼす研究は古くから行われている(27)(28)．例えば，Machining data 

handbook には様々な加工方法と疲労強度の関係が示されている(1)．また，笹原らは様々な表

面加工層の試験片を作成し，疲労強度と加工に関する研究を行っている(29)．表面形状が疲労

強度に及ぼす影響については，村上らが詳細な検討を行っている(30)．このように，表面加工

層が疲労強度に及ぼす影響に関する研究は古くから行われている．しかし，表面加工層の研

究は未だに完成したとは言えない．その主な理由は 3つある． 
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① 表面加工層自体が複雑であり，分割することが困難である．また，それらが相互作用し

ながら強度に影響を及ぼすため，難しい． 

② 表面加工層を測定すること自体は難しい． 

③ 加工条件や材料，負荷荷重などパラメータが多すぎて体系的な研究ができない． 

 

①についてであるが，前項に示したように，表面加工層には複数の因子があるため，それぞ

れを分割し，そのうえでその因子が強度に及ぼす影響を考える必要がある．しかし，表面加

工層の構成は複雑であることから，個々の因子を分割することは難しい．例えば，塑性変形

層では，残留応力も生じていると考えられる．そのため，塑性変形層だけを残し，残留応力

のみを残そうとしても難しい．そのため，個々の因子の分割や加工条件を工夫し，最適な分

割条件や加工条件を設定する必要がある． 

②についてであるが，前項に示したように，表面加工層の評価は難しい．表面加工層の各

因子を正確に測定できないため，表面加工層が疲労強度に及ぼす影響は解明できていない．

そのため，表面加工層の測定手法を開発する必要がある． 

③についてだが，材料，加工法および負荷条件の組み合わせは無限にあり，全てを網羅し，

体系化するのは難しい．ただし，加工条件による分類ではなく，表面加工層の因子に着目し，

その因子が疲労強度に及ぼす影響を明らかにすれば，加工条件によらず表面加工層を評価で

きると考えられる．一方で，表面加工層が疲労強度に及ぼす影響が，材料や荷重条件に依存

することは不可避である．そのため，その研究で出てきた結果の適用範囲について詳細に検

討する必要がある． 

一般的に，表面仕上げが低サイクル疲労強度に及ぼす影響は高サイクル疲労強度に及ぼす

影響に比べて小さいと言われている．しかし，ジェットエンジンに用いられる材料である

Alloy718 の低サイクル疲労強度はショットピーニングによって向上するため，Alloy718 の低

サイクル疲労強度は表面仕上げの影響を受けると考えられる(31)．また，加工が施されると材

料表面に塑性変形が生じるが，オーステナイト系ステンレス鋼の場合，塑性予ひずみが付与

されると材料が硬化し，疲労寿命が低下することが明らかにされている(32)(33)．また，鉄鋼材

料の低サイクル疲労強度が表面加工層によって変化するという研究結果もある(34)．そのため，

ニッケル基超合金やオーステナイト系ステンレス鋼の場合，低サイクル疲労強度に及ぼす表

面加工層の影響を調べる必要がある． 
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疲労破壊はき裂の発生および進展によって生じる．そのため，表面加工層がき裂の発生進

展挙動に及ぼす影響を検討することが重要である．特に，低サイクル疲労において，き裂寿

命の大半はき裂進展寿命であることから(35)，表面加工層がき裂進展に及ぼす影響を明らかに

することが重要である． 

 

1.3 研究目的 

以下に研究背景をまとめる． 

航空機のジェットエンジンの安全のためには，Alloy718 の低サイクル疲労強度を明らかに

することが重要である．低サイクル疲労強度は表面加工層の影響を受けるため，表面加工層

が Alloy718 の低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにすることが重要である．表面加工

層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにするためには，表面加工層の簡便な評価方

法の開発も重要である．さらに，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響をモデル化

し，低サイクル疲労寿命予測法を確立することによって低コスト化が可能だと考えられる． 

一方で，配管や圧力容器に用いられる SUS316L などでも表面加工層の影響が問題となる．

一般的に疲労強度やき裂発生進展挙動は材料に強く依存する．そのため，そのため，他の材

料への適用範囲を調査する必要がある． 

表面加工層は「表面形状の変化」「材料自体の変化」および「残留応力の発生」に大別でき

る．「表面形状の変化」は表面粗さによって評価されるが，表面粗さでは加工傷の評価はでき

ず，また，深さ方向の形状しか評価できていない．「材料自体の変化」は硬さやエッチングに

よって評価されるが，硬さでは空間分解能が低く，押込み深さが小さい場合硬さの定量的意

味も少ない．また，エッチングによる評価では定量性や客観性が少ない．「残留応力」の測定

には XRD が用いられる．これらの問題に対し，近年，EBSD 法の開発により，簡単な表面加

工層手法の開発が期待できる．また，計算技術の発達により，実験的観察と計算技術を組み

合わせることで，現象の詳細な解明が期待できる． 

表面加工層が疲労強度に及ぼす影響に関する研究は古くから行われているが，①表面加工

層自体が複雑であり，分割することが困難である．②表面加工層を測定すること自体は難し

い③加工条件や材料，負荷荷重などパラメータが多すぎて体系的な研究ができない．などの

理由により解決できていない．①に対しては，適切な加工条件を検討するとともに表面加工
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層の分割を適切に行う必要がある．②については，表面加工層の観察手法の開発が求められ

る．③に対しては，加工条件による分類ではなく，表面加工層の因子に着目し，その因子が

疲労強度に及ぼす影響を明らかにすれば，加工条件によらず表面加工層を評価できると考え

られる．一方で，表面加工層が疲労強度に及ぼす影響が，材料や荷重条件に依存することは

不可避である．そのため，その研究で出てきた結果の適用範囲について詳細に検討する必要

がある． 

 

本研究では，加工を受けた Alloy718 の低サイクル疲労寿命予測モデルを構築することを目

的とした．まず，Alloy718 の表面加工層を観察した．それにより，旋盤加工の表面加工層の

評価方法を検討した．特に，EBSDを用いた微視組織観察を行い，EBSD を用いた表面加工層

の評価方法について検討した．次に，表面加工層の各因子の分割方法について検討した．検

討した表面仕上げを試験片に施し，低サイクル疲労試験を行った．それにより，表面加工層

が低サイクル疲労強度に及ぼす影響について検討した．その際，残留応力の解放挙動が問題

となった．そのため，結晶塑性有限要素法を用いて，残留応力解放挙動を詳細に検討した．

低サイクル疲労試験および結晶塑性有限要素法解析を踏まえて，表面加工層が低サイクル疲

労に及ぼす影響をモデル化した．さらに，提案したモデルを SUS316Lに適用し，他の材料へ

の適用性について検討した． 

 

本章では，本研究の背景と目的について説明している． 

第 2 章では，表面加工層の観察手法について検討した．Alloy718 に旋盤加工を施し，表面

加工層の観察手法について検討した．レーザー顕微鏡および AFM を用いて加工傷の形状に着

目して表面形状を観察した．「材料自体の変化」の観察には EBSD を用いた．TEM や硬さ試

験結果を EBSDの観察結果と比較し，EBSD を用いた表面加工層観察法について検討した． 

第 3 章では，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響について検討した．まず，表

面加工層の各因子を分割するための表面仕上げを検討した．その表面仕上げを実際の試験片

に施し，第 2 章の観察手法を用いて，表面加工層を評価した．次に，その試験片に対し，低

サイクル疲労試験を行った．疲労寿命と表面加工層の関係を調べるとともに，試験片表面の

き裂を観察することで，表面加工層がき裂の発生進展に及ぼす影響についても検討した． 

第 4 章では，残留応力と微視組織の相互作用について研究した．Alloy718 は降伏応力が大

きく，低サイクル疲労領域でも残留応力が影響していた．残留応力は降伏応力を超えると解
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放されるが，降伏が生じる応力である残留応力は微視組織により変化する．そこで，結晶塑

性有限要素法により，加工の微視組織をモデル化し，残留応力解放挙動の解析を行った．そ

れにより，残留応力解放と微視組織の相互作用について検討した． 

第 5 章では，第 2 から 4 章の内容をまとめて表面加工層のモデル化を行い，疲労寿命予測

を行った．実験結果を基にして，「表面形状の変化」「材料自体の変化」および「残留応力」

を破壊力学モデルに適用して疲労寿命予測モデルを構築した．それを基にして疲労寿命予測

を行い，実験結果と比較して妥当性について検討した． 

第 6 章では，第 2～5 章で提案したモデルを SUS316L に適用した．それにより，モデルの

適用範囲について検討した．また，加工傷のモデル化が不十分であったため，検討した．ま

ず，第 2章で提案した手法を用いて SUS316Lの表面加工層を観察した．この時，表面加工層

を変化させるために，様々な加工条件で加工を行った．次に，第 3 章で提案した手法を用い

て表面加工層を分離した．そして，低サイクル疲労試験を行い，表面加工層が低サイクル疲

労強度におよぼす影響を調べた．さらに，第 5 章で提案した表面加工層モデルを SUS316L に

適用し，モデルの適用範囲について検討した．また，加工傷のモデル化についても検討した． 

第 7章では，本論文で得られた結果を総括し，今後の展望を述べる． 
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第 2章 表面加工層観察手法の検討 

2.1 緒言 

本研究では，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響をモデル化する．そのために

は，表面加工層を定量的に測定し，表面加工層と低サイクル疲労強度の関係を明らかにする

必要がある．本章では，Alloy718 に一般的な加工を施し，その表面加工層を観察することで

表面加工層の観察手法について検討した．特に，「材料自体の変化」を定量的に評価する手法

がないため，電子線後方散乱回折法 EBSD を用いた「材料自体の変化」の観察法を主に検討

した．透過電子顕微鏡 TEM や硬さ試験結果を EBSDの観察結果と比較し，EBSD の観察結果

の解釈を検討した．さらに，局所方位差パラメータを用いた表面加工層深さの定量的評価法

を検討した．表面形状の測定にはレーザー顕微鏡および原子間力顕微鏡 AFM を用い，加工傷

の形状に着目して観察した．X 線回折法 XRD を用いて残留応力の測定を行った．以上の観察

結果を基にして，表面加工層の観察手法について提案した． 

 

2.2 供試材 

供試材には Ni 基超合金 Alloy718 を用いた．化学成分および機械的性質を表 2.1 および 2.2

に示す．Alloy718の熱処理は二段時効処理であり，1228 Kで 1時間の溶体化処理後に 991 K で

8 時間保持を行った．EBSD を用いて観察した結晶方位分布を図 2.1 に示す．EBSD 観察には

電界放射型走査型電子顕微鏡 FE-SEM（ Elionix ERA-8800FE）および OIM 検出器

（EDAX-DigiViewⅢ）を用いた．Alloy718 結晶粒径は 8.7±2.5 mであった．エネルギー分散

型 X 線分析 EDS を用いて供試材の観察を行った．EDS 観察には Bruker Quantax200 および

FE-SEM（Carl Zeiss ULTRA）を用いた． EDS観察を行った結果，Alloy718 には Ti，N を主成

分とした介在物と Nb，Mo を主成分とした介在物の 2 種類が供試材に含まれていた．介在物

の寸法は結晶粒径と同程度であったが，30～50 m程度の介在物も存在していた．100 m×
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100 mに 1 個程度の介在物が分布していた．介在物を起点とした内部破壊も多く確認されて

いることから，一般的に Alloy718 には介在物が存在すると考えられる(31)． 

Alloy718 のような析出強化型の Ni 基超合金鍛造材の場合，母材である層中に析出強化相

である’層が析出する(36)．層では，Ni が多元素を完全に固溶した状態となっている．’層は

面心立方構造の面心位置にニッケルが，各頂点位置にアルミニウムが置換されてできる規則

化された結晶構造である．Alloy718 の場合，層中に’層が格子状に析出する．この格子の間

隔は 1 mであり，ち密である．’層の析出により転位の移動が妨げられ，Ni基超合金は高強

度が得られる．また，き裂進展時には’層がき裂進展抵抗として働く(37)． 

Table 2.1 Chemical composition of Alloy718(mass%). 

C Si Mn P S Cr Ni 

0.03 0.10 0.06 0.007 0.0005 18.32 52.47 

 

Al Mo Ti Co B Nb+Ta Fe 

0.53 2.90 0.98 0.25 0.004 5.26 Bal 

 
Table 2.2 Mechanical properties of Alloy718. 

0.2% proof strength[MPa] Tensile strength[MPa] Elongation[%] Reduction of area[%] 

1117 1393 29.4 52 

 

 

  

Fig.2.1  Micro structure of Alloy718 observed by electron back scatter diffraction pattern. 
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2.3 表面加工層の観察 

2.3.1 試験片形状および加工条件 

Alloy718 に旋盤加工を施し，表面加工層の詳細な観察を行った．試験片形状を図 2.2に示す．

疲労試験には平行部直径 4 mm，平行部長さ 15 mmの丸棒試験片を用いた．加工条件は回転数

n = 500 rpm, 送り f = 0.05 mm/rev, 切込み d =1.2 mm である．切削油を用いた冷却を行いなが

ら加工を行った． 

 

2.3.2 表面加工層の観察 

レーザー顕微鏡（Lasertec 社製レーザーマイクロスコープ OPTELICS HYBRID）を用いて算

術平均粗さ Raを測定した．Ra = 0.394 m < 1 mであり，一般的な加工条件としては十分平

滑であるといえる．図 2.3 に試験片表面の観察結果を示す．図 2.3 は光学顕微鏡写真である．

観察には（株）ニコン MM-40 およびオリンパス(株)DP71 を用いた．送りマークとともに，矢

印で示すような加工傷が周方向に生じていた．原子間力顕微鏡 AFM（（株）キーエンス，

VN-8000）を用いて図 2.3(a)の破線部を観察した．観察結果を図 2.4 に示す．図 2.4(a)は鳥瞰図

である．図 2.3(a)の A-A’断面を図 2.4(b)に，B-B’断面を図 2.4(c)に示す．加工傷の深さは 1 m

程度である．図 2.4 に示した加工傷の EDS 分析を行った．その結果を図 2.5 に示す．Nb や

Mo が検出されたことから，Nb，Moを主成分とした介在物が加工時に割れ，割れた介在物が

試験片表面を傷つけると考えられる．  

X 線回折法 XRD を用いて軸方向残留応力rを測定した．測定には Stresstech 社製 X3000 お

よび G2 ゴニオメータを用いた．r = 321.8 MPa であり，圧縮残留応力が生じていた． 

表面加工層の硬さを調べるためにインデンテーション試験を行った．インデンテーション

試験には島津製作所製ダイナミック超微小硬度計 DUH-211 を用い，圧子には稜間隔 115°の三

角錐圧子を用いた．試験片平行部を半径方向に切断し，切断面にインデンテーション試験を

Fig.2.2 Specimen configuration. 
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行った．丸棒試験片の表面から 100 m以内および丸棒試験片中央部にインデンテーション試

験を行った．押込み力 F = 300 mN とした．その結果，圧痕の一片の長さは 10 m程度，押込

み深さ h = 2 m程度であった．圧痕同士の干渉を避けるため，圧痕間隔が 30 m以上となる

ように試験を行った．硬さには超微小負荷硬さ HTLを用い，HTLの計算には HTL = 3.86×F/(h2)

を用いた（38）．試験結果を図 2.6 に示す．試験片表面から 2000 m，すなわち試験片中央部で

は HTL = 422 HTL300 であった．表面からの距離が 10 mの場合，HTL = 380 HTL300 程度で

あり，試験片中央部より硬さが低かった．試験片の表面に近いため，正確な測定ができてい

ないと考えられる．表面からの距離が 10 m より大きい場合，試験片中央部の硬さとほぼ同

程度だったが，表面に近づくにつれ硬さが少し上昇する傾向が見られた． 
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Fig.2.3  Observation of specimen surface using optical microscope. 
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Fig.2.4  3D image shown in Fig.2.3(a) measured by atomic force microscope (a).Sectional shape of 

specimen surface shown in Fig.2.3(a) on the line A-A'(b) and B-B'(c). 
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2.3.3 EBSD法を用いた塑性ひずみおよび微視組織変化の観察 

試験片を軸方向に切断し EBSD 観察を行った．結晶方位分布を図 2.7(a)に，EBSD の鮮明さ

をパラメータ化した IQ（Image Quality）分布を図 2.7(b)に，結晶粒界における方位差を図 2.7(c)

に示す．また，局所方位差パラメータ（LMP）を用いた評価を行った．多くの LMP が提案さ

れているが，結晶粒内の分布を評価可能な Grain Reference Orientation Deviation（GROD）およ

び Kernel Average Misorientation（KAM）を本研究では用いた(39)．GROD は塑性ひずみと，KAM

は幾何学的に必要な転位（GN 転位）と関係している(40)(41)．本研究では，1結晶粒内での平均

方位から GROD を求めた．試験片中心部の GROD および KAM を測定し，平均値および分

散を求め，Child らの研究を基に以上の領域を高 GROD 層および高 KAM 層とした(42)．

図 2.7(d)および(e)の緑で示した領域が高 GROD 層および高 KAM 層である．図 2.7(a)の Aで示

す領域は高 GROD 層より深い領域である．A 層は加工の影響がない層であり，以下バルク層

と呼ぶ．高 GROD 層と高 KAM 層の間の領域を図 2.7(a)に B として示す．試験片表面から 5

～50 m程度が B であり，HTL が高い領域と一致している．また，GROD は塑性変形と対応

している．そのため，B は塑性変形が生じている領域であると考えられる．以下塑性変形層

 50 m 

Mo 

Fig.2.5 Energy dispersive X-ray spectrometry results of scratch. 

 50 m 

Nb 

 50 m 

SEM 
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と呼ぶ．図 2.7(a)の Cは高 KAM 層である．図 2.7(c)に示すように，結晶粒界の方位差が 15°

以下の小傾角粒界が C では生じている．また，KAM は GN 転位と対応している．そのため，

加工による強変形により GN 転位が増加し，亜結晶が生じることで微細粒化した層が C であ

ると考えられる．以下 C を微細粒層と呼ぶ．バルク層の平均結晶粒径が 8.7 mであったのに

対し，微細粒層の平均結晶粒径は 3mであった．試験片表面から 3 m程度以下の最表面の

領域では IQが低く，正確な EBSD測定ができなかった． 

Fig.2.6 Ultra low load hardness distribution. 
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試験片の最表面の領域の微視組織を観察するために，高分解能透過型電子顕微鏡 HR-TEM

（日本電子製 JEM-4010）を用いて観察を行った．薄片試料作成には集束イオンビーム FIB 加

工装置（日本電子製 JEM-9310FIB）を用いた．丸棒試験片表面に FIB 加工を行い，試験片軸

方向半径方向平面の試料を作成した．TEM観察結果を図 2.8に示す．図 2.8(a)の C で示した

 (a)IPF map  (b)IQ map 

 (d)GROD map  (e)KAM map 
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Fig.2.7 Microstructure observation using electron back scatter diffraction pattern. 
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領域は試験片表面から 5 m程度の領域であり，転位密度も高いため微細粒層だと考えられる．

B で示した領域の結晶粒は通常の大きさであり，すべり線も観察されるため，塑性変形層で

あると考えられる．図 2.8(b)の C1 で示した領域は試験片表面から 3 m 程度以上の領域であ

り，EBSD で観察が可能であった領域だと考えられる．EBSDで観察できなかった層は 2 つの

層にわかれており，C2 で示す層は結晶粒径が 200～300 nmであり，C3で示す最表面層は結晶

粒径が 30～100 nmの層であった．  

以上のことから EBSD を用いた微視組織観察についてまとめる．局所方位差パラメータの

Fig.2.8 Transmission electron microscope image of fine grain layer(a). (b) is magnified image of 

enclosed area by dash line in (a).  
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一つである GROD と KAM を用いて表面加工層を評価した．その結果，高 GROD 領域は硬さ

が上昇した領域と一致していた．そのため，高 GROD 領域は塑性変形層であると考えらる．

高 KAM 領域では小傾角粒界が多くみられ，高 KAM 層の平均結晶粒径はバルク層のものより

も小さかった．そのため，高 KAM 領域は微細粒層であると考えられる．以上のことから，高

GROD 深さを測定することで塑性変形層深さを定量的に測定でき，高 KAM 深さを測定する

ことで微細粒層深さを定量的に測定できる．なお，IQ値が低い領域は結晶粒径が 30～200 nm

の超微細粒層であった．本研究では，微細粒層は超微細粒層に含まれることから，両者を区

別せずに微細粒層と呼ぶ． 

 

2.4 結言 

本章では，Alloy718 に一般的な加工を施し，表面加工層を観察し，表面加工層の評価法を

提案した．特に，EBSD を用いた微視組織変化の観察手法を提案した．得られた結果は以下の

とおりである． 

1. EBSD を用いて表面加工層を観察することで，表面近傍はバルク層，塑性変形層およ

び微細粒層を評価することができた．局所方位差パラメータを用いることで，塑性変

形層深さと微細粒層深さを定量的に評価できる． 

2. 旋盤加工された試験片の表面には加工傷が生じいた．加工傷をレーザー顕微鏡で観察

することで，加工傷の形状を詳細に観察することができた．加工傷は介在物によって

生じていることがわかった． 

3. エックス線回折装置 XRD を用いることで残留応力の測定が可能である．本研究で観察

した試験片では，圧縮残留応力が生じていた． 
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第 3章 表面加工層が低サイクル疲労強度に

及ぼす影響 

3.1 緒言 

第 2章では，表面加工層の観察手法について検討した．本章では，実際に疲労試験を行い，

表面加工層が疲労強度に及ぼす影響を明らかにする．しかし，表面加工層には「表面形状の

変化」「材質の変化」「残留応力」など多くの因子がある．これらの要因が複合的に疲労強度

に影響を及ぼすため，個々の影響を個別に検討した上でそれらの影響を総合的に評価する必

要がある．そこで，表面加工層の個々の因子を個別に検討するために，表面加工層の分離手

法について検討した．まず，旋盤加工した試験片および旋盤加工後に表面加工層を除去した

試験片を作成した．次に，第 2 章で提案した手法を用いて表面加工層を観察し，表面加工層

を定量的に評価した．それにより，表面加工層が適切に分離できているか検証する．その試

験片に対し，低サイクル疲労試験を行い，疲労寿命や微小き裂の発生進展挙動を比較した．

それにより，表面加工層のそれぞれの因子が低サイクル疲労寿命に及ぼす影響を検討した． 

 

3.2 表面加工層の分離手法 

3.2.1 分離手法の検討 

表面加工層が疲労寿命に及ぼす影響を明らかにするために，表面仕上げの異なる試験片を

製作した．表面加工層の因子は「粗さ」「加工傷」「残留応力」「微細粒層」および「塑性変形

層」の 5 つである．このうち，粗さの影響については，有限要素法解析により応力分布やひ

ずみ分布を求めることで考慮できると考えられる．そのため，本研究では「加工傷」「残留応

力」「微細粒層」および「塑性変形層」に着目することとした．これら 4 つの因子を分離する

ために，電解研磨およびエメリ紙を用いた研磨を行い，表面加工層を除去した試験片を作成
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した．作成した試験片は以下の 3種類である． 

 

①旋盤加工のままの試験片 

②電解研磨により，塑性変形層の一部と微細粒層を取り除いた試験片 

③電解研磨およびエメリ紙を用いた研磨により，微細粒層と塑性変形層のすべて取り除いた

試験片 

 

上述の①の試験片には「加工傷」「残留応力」「微細粒層」および「塑性変形層」がすべて含

まれている．②の試験片には「残留応力」「塑性変形層」が含まれている．③の試験片には表

面加工層がない．①と②を比較することで，微細粒層と加工傷の影響を明らかにすることが

できる．②と③を比較することで残留応力と塑性変形層の影響を明らかにすることができる．

さらに，残留応力の影響と塑性変形層の影響を分離するために，「降伏応力以下の荷重」と「降

伏応力以上の荷重」の 2種類の荷重条件で実験を行うこととした．「降伏応力以下の荷重」で

は残留応力が維持されるが，「降伏応力以上の荷重」では残留応力が解放されると考えられる

ことから，荷重条件により分離できると考えられる．また，微細粒層の影響と加工傷の影響

は分離できていないが，試験片表面のき裂を観察することで加工傷単独の影響を明らかにで

きると考えられる．そのため，微細粒層の影響と加工傷の影響を分離可能だと考えられる．

なお，前述のように，本研究では粗さの影響には着目しない．粗さの影響がないように，粗

さが小さい加工条件で加工を行うこととした．さらに，旋盤による表面加工層を定量的に変

化させるために，切込みを変えた加工も行った． 

 

3.2.2 表面仕上げ条件および表面加工層の評価 

本章で用いた試験片形状は第 2章で示したものと同様であり，平行部直径 4 mm，平行部長

さ 15 mmの丸棒試験片である．Alloy718 の表面仕上げ条件および試験本数を表 3.1 に示す．

T1 は旋盤加工のままの表面仕上げであり，第 2章で行った加工条件である．T2も旋盤加工し

たままの試験片である．T1 と T2は直径あたりの切込み dが異なり，T1は d = 1.2 mm，T2 は

d = 0.3 mmである．T1 と T2 は前述の①と対応している．EP1および EP2 の表面仕上げは電

解研磨である．d = 0.5 mmで旋盤加工した後に電解研磨を施した．EP1と EP2は電解研磨量

による除去量が異なる．EP1 は電解研磨により試験片直径 0.07 mm分を除去した．EP2 は，エ
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メリ紙を用いた研磨により試験片直径 0.09 mm 分を除去した後に電解研磨で試験片直径 0.03

～0.04 mm分研磨した．すなわち，EP1 は前述の②と対応し，EP2 は前述の③と対応している． 

第 2章に示した手法を用いて表面加工層を評価した．図 3.1に EP1の表面観察写真を示す．

送りマークや加工傷は除去されていたが，粒界が優先的に除去されることによるうねりや腐

食ピットが生じていた．EP2 の試験片表面も EP1 と同様であった．各試験片の表面粗さ，残

留応力および高 LMP 層の深さを表 3.2 に示す．「高 LMP 層」は「LMP が高い層」を示す．

図 2.7 に示すように，高 LMP 層の深さは軸方向でばらつきがある．そのため，高 LMP 層の深

さを軸方向で平均し，表 3.2 に示した．いずれの試験片でも表面粗さ Ra < 1 m であり，十分

平滑といえる． T1 と T2 の圧縮残留応力はほぼ等しいが，EP1の圧縮残留応力は両者よりも

小さい．EP2 は残留応力がほぼなかった．T1 および T2 では，T1 の高 LMP 層厚さの方が T2

のものよりも大きかった．EP1 に高 KAM 層はほとんどなかったが，高 GROD 層が 3～4 m

程度生じていた．そのため，微細粒層が除去されていると考えられる．EP2 の高 LMP 層の測

定は行っていないが，残留応力が生じていないことから微細粒層および塑性変形層が除去さ

れていると考えられる．  

各試験片の表面仕上げを以下にまとめる．T1 の場合，切削加工時の送りによる送りマーク

や介在物による傷が周方向に傷が生じている．試験片表面には微細粒層および塑性変形層が

あり，圧縮残留応力が生じている．T1と T2 では，T1の高 LMP 層厚さの方が T2のものより

も大きかったが，圧縮残留応力に差はなかった．EP1 は送りマーク，加工傷および微細粒層

を除去した試験片である．試験片表面には塑性変形層があり，圧縮残留応力が生じている．

EP2 はすべての表面加工層を除去した試験片であり，旋盤加工の影響を受けていない．以上

のことから，表面加工層を適切に分離できていると考えられる． 

また，本研究では，切込みの大きい T1の方が，塑性変形層厚さおよび微細粒層厚さが大き

かった．この傾向は引地らの研究の傾向と一致している．引地らは，切込みが深くなると切

削抵抗が大きくなり，それによって塑性変形層が深くなるとしている．また，切込みが大き

くなるとせん断角が大きくなり，それに伴い塑性変形層が増えるとしている．微細粒層も同

様の理由だと考えられる． 

なお，本研究の場合，残留応力の深さ方向分布は測定していない．そこで，T1，T2 および

EP1の残留応力測定結果から深さ方向分布について考察した．d = 1.2 mm の T1の表面加工層

は d = 0.3 mm の T2のものとほぼ等しかった．そのため， d = 0.5 mmの表面加工層も両者の

表面加工層と等しいと考えられる． d = 0.5 mmの旋盤加工後に電解研磨によって試験片直径
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0.07 mm分，すなわち表面から 35 m分を除去した試験片が EP1である．そして，EP1 の表

面には残留応力r 267.4 MPa が生じていた．そのため，T1および T2 の残留応力は少なく

とも 35 m程度の深さまでは生じていると考えられる． 

 

Table 3.1 Surface finish conditions. 

 
n 

[rpm] 

f 

[mm/rev] 

d 

[mm] 

Cutting  

fluids 
Polish 

Number of  

specimens 

T1 500 0.05 1.2 used No 6 

T2 500 0.05 0.3 used No 6 

EP1 500 0.05 0.5 used Electrolytic polish 8 

EP2 500 0.05 0.5 used Paper polish and electrolytic polish 2 

 

 

 

 

 

Table 3.2  The observation results of surface conditions.  

  T1 T2 EP1 EP2  

 Ra [m] 0.296 0.394 0.151 0.419  

 r [MPa] 326.8 321.8 267.4 27.7 

 Depth of high 

GROD layer [m] 
17.6 14.4 3.96 

 

 Depth of high 

KAM layer [m] 
5.85 4.87 0.90 

 

Fig.3.1  Observation of specimen surface of EP1using optical microscope. 
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3.3 低サイクル疲労試験 

3.3.1 疲労試験方法 

低サイクル疲労試験は JIS Z2279（43）に準拠し実施した．試験機には容量±100 kN 電気油圧

式疲労試験機(MTS製)を用い，室温大気中で行った．標点間長さ 12 mmの伸び計を用いて軸

方向変位を測定し，軸方向ひずみに変換した．疲労試験は軸方向ひずみ制御で行い，ひずみ

速度は 0.4 %/s とした．試験条件はひずみ範囲 = 0.8 および 1.4 % とした． = 0.8 %では弾

性変形内で，1.4 %では塑性変形が生じると考えられる．疲労試験片の破断は，1 サイクル中

の最大応力maxがほぼ一定となる疲労寿命中期におけるmaxの 75 %までmaxが低下した時点

または試験片の破断時とした． 

 

3.3.2 疲労寿命 

図 3.2 および表 3.3 に破断繰返し数 Nfとの関係を示す. 有意水準 5 %として t 検定を行っ

た．疲労寿命が対数正規分布であることを仮定し，等分散を仮定した． = 1.4 %の場合，疲

労寿命に有意な差は見られなかった．一方， = 0.8 %の場合，T1 と T2の疲労寿命に有意な

差は見られなかったが，EP1 は T1 および T2 よりも有意に短寿命であった．試験本数が 1 本

の EP2に対しては t検定を行わなかったが，いずれの表面仕上げよりも疲労寿命は短かった． 

図 3.3(a)に T1 の応力ひずみ関係を示す．また，サイクル中の最大応力および最小応力の

変化を図bに示す．の場合，繰返し数では塑性変形は生じない．その後，

わずかに塑性変形が生じるが，疲労寿命の中盤以降でもほぼ弾性変形であった． = 1.4 %の

場合，N = 1 から塑性変形が生じていた．N = 5 程度までは繰返し硬化を示すが，その後緩や

かな繰返し軟化を示した．結果は省略するが，応力-ひずみ関係および繰返し硬化軟化挙動に

表面加工層の影響は見られなかった． 
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3.3.3 破面観察側面観察および切断面観察 

疲労試験後の試験片表面の観察結果を図.4に示す．図 3.4(a)および(b)は T1の = 1.4 %試

験の試験片表面である．T1 および T2 の場合，多くのき裂は加工傷から発生していた．しか

し，図 3.4(b)に示すように，発生起点が不明確なき裂も存在した．図 3.4(c)および(d)は EP1 の

= 1.4 %試験の試験片表面である．EP1および EP2の場合，き裂は結晶粒内のすべり帯を起

点として発生していた． 

 Table 3.3 The results of fatigue lives Nf[cycles].  

 = 0.8 % = 1.4 % 

 T1 83275 EP1 60812 T1 3745 EP1 4951  

 103449 57803 4312 4343  

 71433 53321 4983 5570  

 T2 110920 54863 T2 5844 5950  

 96391 EP2 42691 4930 EP2 5401  

 102613  6282   

Fig.3.2  The relationship of strain range and fatigue lives. 
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T1 の = 1.4 %試験の破面および側面の観察結果を図に示す．図aに赤矢印で示すよ

うに，破面の外周には複数のき裂が確認できる．複数のき裂が発生し，合体を繰り返しなが

ら成長したと考えられる．矢印(1)および(2)の方向から光学顕微鏡観察を行った結果を図b)

(b)Max and minimum stress variation. 

(a)The relation between stress and strain. 
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Fig.3.3 Stress-strain response of T1. 
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および(c)に示す．加工傷に沿ってき裂が進展したと考えられる．図 3.5(a)の破線部の EDS 観

察を行った．その結果を図 3.6 に示す．図 3.6に示すように，Nb，Mo を主成分とする介在物

が確認された．T2 の破面は T1と同様であった．EP1 の破面および側面の観察結果を図 3.7 に

Fig.3.5  Macro observation of fracture surface under =1.4 % condition of T1(a). (b) and (c) are 

the picture of side surface.  
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Fig.3.4  Observation of fatigue crack under  =1.4 % condition of T1 (a)(b) and EP1(c)(d).  
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示す．T1 と同様に，複数のき裂が確認できることから，複数のき裂が発生し，合体を繰り返

しながら成長したと考えられる．図 3.7(a)を矢印(1)の方向から光学顕微鏡を用いて観察した．

その結果を図 3.7(b)に示す．き裂は屈曲しており，すべり帯に沿ってき裂が進展していたこと

やき裂が合体したことを示している．エネルギー分散型 X 線分析装置 EDSを用いて破面を観

Fig.3.6  Results of Energy dispersive X-ray spectrometry observation for crack origin. 
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Fig.3.7 Macro observation of fracture surface under=1.4 % condition of EP1(a). (b) is the 

picture of side surface.  
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察したが，破壊起点に介在物は確認されなかった．EP2 の破面は EP1 と同様であった．

発生起点が不明確なき裂が確認された T1 に対し，疲労試験後の試験片を軸方向に切断し，

観察を行った．切断面の FESEM 観察写真を図 3.8示す．FESEM観察には Carl Zeiss ULTRA

を用いた．図 3.8(a)および(b)に示すように，表面および表面近傍の介在物が割れ，そこから疲

労き裂が進展していた．そのため，図 3.8(b)に示した発生起点が不明確なき裂は，内部き裂が

表面に達したものだと考えられる．また，図 3.8(c)および(d)に示すように，加工傷から発生し

たき裂も確認された．介在物や加工傷以外から発生したき裂は確認されなかった． 

 

3.4 考察 

3.4.1 Alloy718 のき裂発生進展挙動 

本研究では微小き裂発生寿命の評価や微小き裂進展の破壊力学的評価を行っていない．し

かし，一般的な低サイクル疲労の場合，疲労寿命の初期に微小き裂が発生する．また，皮籠

Fig.3.8 Observation of cracks initiated from initiated from inclusions (a)(b) and scratch (c) on the 

longitudinal section using scanning electron microscope for  = 1.4 % test of T1. (d) is 

magnified image of enclosed area by dash line in (c).  
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石らが行った Alloy718の微小き裂進展評価を基にすると Alloy718の微小き裂は破壊力学的な

き裂進展則に従って進展すると考えられる (44)．そのため，本研究の Alloy718 の疲労寿命もき

裂進展寿命が大半を占め，微小き裂進展は破壊力学的に評価できると考えられる． 

T1 および T2 の最表面は微細粒層であり，すべり帯からき裂が発生しにくい．そのため，

加工傷や介在物からき裂が発生する．発生したき裂は半楕円形状に進展する．き裂の表面部

は微細粒層を進展し続けるが，最深部は微細粒層から塑性変形層へと進展し，その後バルク

層まで進展する．T1 および T2 には圧縮残留応力が生じているため，き裂は圧縮残留応力の

影響を受けながら進展する．圧縮残留応力はき裂を閉口させ，有効応力拡大係数を減少させ

る． 3.2 節に示したように，圧縮残留応力は 35 m 以上の深さまで生じていると考えられる

が，残留応力は繰返し荷重下で減少することがある．そのため，疲労寿命の初期のき裂進展

に残留応力は影響すると考えられる．T1 と T2 の表面加工層はほぼ等しかったため，両者の

疲労強度に大きな差はなかったと考えられる．  

EP1 は微細粒層および加工傷を取り除いた試験片である．き裂はすべり帯から発生する．

すべり帯から発生したき裂は塑性変形層を進展し，やがてバルク層に達する．EP1 には圧縮

残留応力が生じており，圧縮残留応力の影響を受ける．EP1 の圧縮残留応力は T1 よりも小さ

い．巨視的な塑性変形が生じ，圧縮残留応力が解放される = 1.4 %の場合，T1と EP1の疲

労寿命に差は見られなかった．そのため，本研究の場合，加工傷の影響は小さいと考えられ

る．一方，巨視的に弾性変形である = 0.8 %の場合，T1は EP1よりも長寿命であった．そ

のため，圧縮残留応力によりき裂が閉口し，有効応力拡大係数が減少した結果，T1 は EP1 よ

りも長寿命になったと考えられる．  

EP2 は微細粒層，塑性変形層および加工傷を取り除いた試験片であり，残留応力も生じて

いない．き裂はすべり帯から発生し，バルク層を進展する．= 1.4 %の場合，EP1と EP2の

疲労寿命に差は見られなかった．一方， = 0.8 %の場合，EP1の方が長寿命であった．EP1

に生じている圧縮残留応力の影響により，両者の疲労寿命に差が生じたと考えられる． 

なお，本研究で用いた試験片の Raは 1 m以下であり，表面粗さの影響は少ないと考えら

れる． 

 

3.4.2 表面加工層が疲労寿命に及ぼす影響 

表面加工層が疲労寿命に及ぼす影響を以下にまとめる．加工傷は初期き裂寸法に影響する．
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加工傷が大きい場合，疲労寿命は大きく低下するが，加工傷が小さい場合，疲労寿命の低下

は小さい．Alloy718 のように介在物がある場合，介在物の応力集中と加工傷による応力集中

の大小関係によって，き裂発生起点が変わる．加工傷が浅く，加工傷による応力集中が介在

物の応力集中よりも小さい場合，介在物から微小き裂は発生する．そのため加工傷は疲労寿

命に影響しない．しかし，加工傷が深く，加工傷による応力集中が介在物の応力集中よりも

大きい場合，微小き裂は加工傷から生じ，加工傷は疲労寿命を低下させると考えられる．本

章の結果では加工傷が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を定量的に評価していない．この点

については第 6 章で詳細に検討する． 

試験片の最表面が塑性変形層の場合，すべり帯からき裂が発生する．一方，微細粒層はす

べり帯からき裂が発生しにくいため，加工傷や介在物からのき裂発生が支配的になる． 

塑性ひずみは応力範囲を増加させ，疲労寿命を低下させる(32)(33)．塑性変形層は表面から 30

～50 m程度であり，疲労寿命初期にき裂最深部は塑性変形層を貫く．また，表面から離れる

ほど加工による塑性ひずみは小さくなる．そのため，塑性変形層が疲労寿命に及ぼす影響は

小さかったと考えられる． 

残留応力はき裂閉口に影響を与え，有効応力拡大係数を減少させ，疲労寿命の初期のき裂

進展に影響を与える．圧縮残留応力の場合，疲労寿命を向上させるが，引張残留応力の場合

は疲労寿命を低下させる．しかし，塑性変形が生じた場合，残留応力は解放され，疲労寿命

に影響しなくなる．Alloy718 のように降伏応力が高い場合，低サイクル疲労でも残留応力が

影響する．一方で，降伏応力は塑性変形や微視組織によって変化する．そのため，表面仕上

げが疲労強度に及ぼす影響を明らかにするためには，表面加工層の微視組織を考慮した残留

応力解放挙動を検討する必要がある．そこで，第 4 章では，結晶塑性有限要素法を用いて表

面加工層をモデル化し，残留応力の解放挙動のシミュレーションを行い，残留応力の解放と

表面加工層の関係を検討する． 

Alloy718 には介在物があり，それが様々な影響を及ぼしていた．例えば，介在物により加

工傷の大きさが変化する．そのため，大きな介在物ではより大きな加工傷が生じると考えら

れる．ただし，その影響は加工傷の大きさとして考慮できると考えられる．また，表面加工

層の強度が増加すると介在物が割れて内部破壊が生じる．そのため，表面の強化による疲労

寿命向上には限界がある．もし，介在物が大きくなると内部破壊による疲労寿命が低下し，

限界の疲労寿命が低下する．介在物があると以上のような影響を及ぼすが，低サイクル疲労

強度に影響を及ぼす表面加工層因子は加工傷，残留応力，微細粒層であり，介在物にかかわ
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らず，この 3つが影響因子だと考えられるため，本研究の結論に大きな介在物の影響はない． 

 

3.5 結論 

本章では，表面加工層の個々の因子を個別に検討するために，分離手法を提案した．提案

した手法を基にして試験片を作成した．作成した試験片に対し低サイクル疲労試験を行い，

表面加工層のそれぞれの因子が低サイクル疲労寿命に及ぼす影響を検討した．得られた知見

は以下のとおりである． 

1. 電解研磨，エメリ紙研磨および荷重条件により表面加工層を分離する手法を提案した．

提案した手法に基づいて試験片を作成した．第 2 章に示した手法に基づいて表面加工

層を観察したところ，表面加工層を適切に分離できていた． 

2. 旋盤加工を施した試験片の場合，き裂は加工傷および介在物から発生していた．微細

粒層を除去した試験片の場合，き裂はすべり帯から発生していた．塑性変形層はき裂

寸法に対して薄く，塑性変形層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響は小さかった．一

方，残留応力とその解放挙動が疲労寿命に大きな影響を及ぼしていた． 

3. Alloy718 の場合， 1.4 %試験では表面仕上げによらず疲労強度はほぼ等しく，= 

0.8 %試験では残留応力により疲労強度が異なっていた．巨視的に弾性変形の場合，

Alloy718 の低サイクル疲労強度に残留応力は影響する．一方，本研究の範囲では，加

工傷は疲労寿命に影響を与えていなかった．Alloy718 には介在物が存在するため，表

面を強化すると介在物を起点とした内部破壊が生じる．そのため，表面加工層の向上

による長寿命化には限界がある． 
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第 4 章 結晶塑性有限要素法を用いた残留応力

解放の検討 

4.1 緒言 

第 3 章では，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響について検討した．表面仕上

げの異なる試験片に対し低サイクル疲労試験を行った結果，Ni 基超合金 Alloy718 では，降伏

応力と同程度の負荷荷重では，疲労寿命は残留応力に依存していた．一方，降伏応力を大き

く超える負荷荷重の場合，残留応力が解放され，疲労寿命は残留応力に依存しなかった．以

上のように，残留応力と残留応力解放挙動が疲労寿命に大きな影響を及ぼしていた． 

しかし，負荷荷重が降伏応力とほぼ同程度の場合，残留応力解放挙動は複雑であり，詳細

な検討が必要である．例えば，結晶粒スケールでは変形に異方性があり，ひずみ分布は不均

一となる．そのため，巨視的には弾性変形であったとしても結晶粒スケールでは降伏が生じ，

局所的に残留応力が解放されている可能性がある．疲労破壊は材料の最弱部から生じること

から，このような局所的な残留応力解放は疲労強度を低下させると考えられる．また，加工

を施すと材料表面に塑性予ひずみや微視組織変化が生じる．塑性予ひずみや微視組織変化は

降伏応力を増加させるため，残留応力が解放されにくくなると考えられる．以上のことから，

残留応力が疲労強度に及ぼす影響を明らかにするためには，結晶粒スケールの変形異方性，

加工による塑性予ひずみおよび微視組織変化を考慮した上で，局所的残留応力解放挙動を明

らかにすることが重要である．残留応力解放に関する研究には，繰返し荷重中の残留応力解

放の予測モデルなどがある(45)．局所的な残留応力解放挙動を実験により検討することは困難

である．そのため，表面加工層をモデル化し，繰返し変形シミュレーションを行うことが有

効だと考えられる．結晶塑性有限要素法は結晶学的な変形に基づく有限要素法であり，結晶

粒スケールの変形異方性を考慮することが可能である(46) (47)．また，転位論に基づいた結晶塑

性有限要素法では，転位の発生，移動および消滅をモデル化し，構成則に導入している．そ
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のため，加工による塑性予ひずみや微視組織変化を考慮することが可能である． 

本章では，加工による塑性予ひずみや微視組織変化が局所的な残留応力解放に及ぼす影響

を結晶塑性有限要素法によって検討した．まず，第 3 章の表面仕上げを結晶塑性有限要素法

によりモデル化した．そのモデルに対し，繰返し荷重を負荷することで疲労試験における残

留応力解放挙動を再現した．表面仕上げの異なるモデルの応力-ひずみ関係や局所残留応力分

布等を比較することで，加工による塑性予ひずみや微視組織変化が局所残留応力解放挙動に

及ぼす影響を明らかにした． 

 

4.2 表面加工層のモデル化 

4.2.1 結晶塑性有限要素法 

本研究では，微小変形理論に基づく結晶塑性有限要素法を用いた(47) (48)．微小変形理論では，

全ひずみ速度 εは弾性ひずみ速度 eε と塑性ひずみ速度 pε の合計となる． 

 
p

1
pe : εσCεεε   

                                              (4-1) 

σ は応力速度である．C は弾性率であり，4 階のテンソルである．Ni の結晶構造は面心立方

格子(Face centered cubic, 以下 FCCとする)なので，C の独立な成分は C11, C12および C44の 3

つとなる． 

すべり系 sにおける分解せん断応力sは方位テンソル m sと応力によって表される． 

 ss
mσ :τ                                (4-2) 

 
)(

2

1 sssss
lnnlm 

                                     (4-3) 

n s はすべり面の法線ベクトル，s
l はすべり方向である．pε はすべり速度 sγ と関係づけられる． 

 
s

ss
mγε 

p
                      (4-4) 

FCCの場合，{1 1 1} <1 1 0>の 12個の独立なすべり系が存在するため，それぞれのすべり

系に対して降伏判定を行う．降伏条件を式(4-5)に示す． 

 ss ττ ceff                        (4-5) 
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 sss xττ eff                   (4-6) 

sτc
はすべり系 sの臨界分解せん断応力であり， sτeff

は有効分解せん断応力である. また，各すべ

り系に現象論的背応力 xsを導入し，移動硬化を表現した(46)． 

sτc
には修正 Bailey-Hirsch モデルを用いた(49)．  

 

d

μb
3βραμττ

u

ususs   1,120c                     (4-7) 

 

は等方せん断係数b はバーガースベクトル, sτ0
は格子摩擦応力, d は結晶粒径,は無次元数 

suはすべり系 sとすべり系 uの干渉を表すマトリックスである． uρ はすべり系 uの転位密度

である．第一項は転位が動くことによる格子摩擦応力を表す．第二項は 12個のすべり系の統

計的に蓄積する転位(Statistically stored dislocations, 以下 SS転位とする)によるすべり抵抗を表

す．第三項はフランクリード源から転位を放出するのに必要な最小せん断応力を表し， sτc
の結

晶粒径依存性を表す．本研究では簡単のために GN 転位は考慮していない．転位は可動転位

と不動転位に分けることができる．修正 Bailey-Hirsch モデルの基となる Bailey-Hirsch の式で

は，転位密度と臨界分解せん断応力をむすびつけている．これは，可動転位が動く際の林立

転位による抵抗を表している．このようなモデル化であるため，可動転位と不動転位を分け

ずにモデル化している．これは可動転位が十分ある状態を表していると考えられる． 

Alloy718 の応力-塑性ひずみ関係には非線形性が強いため，xs の発展則には，Armstrong と

Frederick が提案した非線形移動硬化則を用いた(50)． 

 
ssss xγDγCx                              (4-8) 

C と D は材料定数である． 

 sγ には修正 Pan-Rice 型のものに背応力を導入した(51)． 




























 



                                            

τxτ  xτ
τ

xτ
γγ

sssss

n

s

ss

s
s

otherwise0

if)sign( c

c

0
                    (4-9) 

すべり系 s の転位密度 sρ の発展則には式(4-10)を用いた．Orowan の関係を基にした転位の

発生と，変形中の動的回復による転位の消滅を式(4-10)は表現している(52)． 
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 







 s

cs

s

s ρg
L

1

b

γ
ρ


                         (4-10) 

gcは材料定数であり，転位の消滅距離と関係している．第一項は平均自由行程 Lsの逆数であ

る．Lsの発展則を式(4-11)に示す．すべり系 s を横切る他のすべり系の転位密度の発展に起因

して，Lsは変化する．K は材料定数である． 

 
 



su

u

s

ρ

K
L

                           (4-11) 

 単純オイラー時間積分法(陽解法)を用いてこれらの方程式を解いた．Usermat ユーザーサブ

ルーチンを用いて ANSYS にこのモデルを実装した(53)． 

 本研究で用いた材料は Alloy718 である．Alloy718 の実験結果と解析結果を比較することで

材料パラメータを決定した．材料パラメータを決定するための解析の手順は以下のとおりで

ある．解析モデルは，87.4×87.4×87.4 m3の立方体を 30 個×30個×30個の要素に分割したモデ

ルである．要素には 8 節点正六面体要素を用いた．モデルに結晶粒を 1000 個含めるために，

3 個×3個×3個の要素を 1個の結晶粒とした．各結晶粒の結晶方位はランダムに決定した．境

界条件を図 4.1に示す．X0面を ux = 0 とし，平均ひずみのない状態で，x方向ひずみ範囲xx = 

1.4 %を X1面に付与した．繰返し数は 3 サイクルとした．X1面に生じている節点力の合計と

X1面の面積から真応力を求め，モデルの 1辺の長さと X0面の変位から真ひずみを求めた．そ

れにより得られた応力-ひずみ曲線，繰返し硬化挙動（すなわち繰返し数-最大最小応力関係），

Fig.4.1 Boundary condition for simulations.  
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結晶粒径 d-降伏応力y関係を実験と解析で一致させた．dy関係の実験値には文献値を用い

た(44)．そして，式(4-12)に示す Hall-Petch の関係を基にして，d-y関係を実験と解析で一致さ

せた． 

5.00
d

k
y                             (4-12) 

0および kは材料定数である． 

材料定数を表 3 に示す．また，解析結果と実験結果を比較して図 4.2に示す．なお，C11, C12, 

C44, bおよびには文献値を用いた(54) (55) (56) (57)．簡単のため干渉マトリックスsu = 0.1とした． 

 

4.2.2 表面加工層のモデル化方法 

以上の結晶塑性有限要素法を用いて， T1，EP1および EP2をモデル化した．図 4.3 に 3次

元多結晶メッシュを示す．結晶粒スケールの異方性および局所ひずみ分布をモデル化するた

めに，ボロノイ分割を用いてランダムな多結晶体メッシュを作成した．図 4.3(a)は EP1 および

EP2の解析に用いた多結晶体メッシュである．43.7×43.7×43.7 m3の立方体を 30 個×30 個×30

個の要素に分割した．要素には 8 節点正六面体要素を用いた．このモデルには 125 個の結晶

粒が含まれている．平均結晶粒径は実際のバルク層のものと一致させ，8.74 m とした．各結

晶粒の結晶方位はランダムに決定した．このモデルは丸棒試験片の表面を模擬している．図

4.3(a)の Z1面は試験片表面と一致しており，x 軸は丸棒試験片の長手方向と，z 軸は半径方向

と一致している．図 4.3(b)は T1 の解析に用いた多結晶体メッシュである．図 4.3(a)と(b)では

結晶粒の分布が異なる．T1 の微細粒層では結晶粒径が 3 m となっていた．そのため，微細

粒層での平均結晶粒径が3 mとなるように多結晶体メッシュを作成した．微細粒層以外では，

結晶粒径を 8.74 mとした．なお，要素サイズの影響については，のちに検討する． 

Table 4.1 Material parameters. 

C11[GPa] C12[GPa] C44[GPa] b[nm] K gc C 

247 147 125 0.2505 1 150×10-9 40000 

 

D n 0[s-1]  0[m-2] 0[MPa] [GPa]

30 50 10-10 20 1012 150 75 
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Fig. 4.2 Comparing between experiment and simulation. (a) is stress-strain curve. (b) is relationship 

between stress and number of cycles. (c) is relationship between yield stress and grain size. 
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表面加工層では残留応力，塑性ひずみおよび結晶粒径が変化する．残留応力，塑性ひずみ

および結晶粒径の変化を模擬するために，材料定数を設定した．残留応力rは，x方向応力xx

の初期値時間 t = 0におけるxxを変化させ，X0面と X1面を変位拘束することで導入した．微

細粒層では式(4-7)中の結晶粒径 d を変化させた．塑性変形層では各すべり系の背応力 xsと転

位密度の初期値を増加させることにより，塑性予ひずみによるひずみ硬化を表現した．なお，

xs の増加量は巨視的な背応力Xの x方向成分 Xxxを基にして計算した．Xと xsの関係は式(4-13)

に示すとおりである． 

 
ssx mX :                                                      (4-13) 

第 3 章の表面仕上げを模擬するために，T1，EP1 および EP2 の材料定数を以下に示すよう

に設定した．EP2 には表加工層がない．そのため，表 3 に示す材料定数をすべての要素に用

いた． 

T1 は塑性変形層と微細粒層を含むとともに，残留応力も有している．図 4.4 に，表面から

の深さと Xxx，の初期値，rおよび d の関係を示す．第 2 横軸および EP1 の残留応力分布に

ついては後に説明する．Xxx，の初期値およびrは単純化のために表面からの深さの一次関数

とした．表面(図 4.4中の破線)における残留応力および表面加工層深さは表 2の実験値から決

定した．なお，本研究で導入した残留応力はxxのみであり，xxは x,y 方向には一様で，z 方

向には変化する．そのため，本研究で導入した残留応力は応力の平衡方程式を満たしている．

塑性変形層の最表面(図 4.4 中の一点鎖線)の Xxxは，降伏応力と引張強さの差である 600 MPa

Fig. 4.3 3D polycrystalline mesh. (a) is FE mesh of EP1 and EP2. (b) is FE mesh of T1. 
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に設定した．そして，式(4-13)を用いて xsの初期値を設定した．Xxx以外の X の成分は 0 とし

た．塑性変形層の最表面(図 4.4 中の一点鎖線)のの初期値は，の飽和値に決定した．すなわ

ち，式(4-10)において 0s となるようにの初期値を決定した．微細粒層の結晶粒径には，実

際の微細粒層の平均結晶粒径である 3 mを用いた．微細粒層の最表面は結晶粒径が 30～300 

nm の超微細粒となっているが，このようなニッケルの超微細粒で Hall-Petch 則が成り立つか

不明瞭であるため，超微細粒の結晶粒径を考慮せずにモデル化した． 

EP1 は旋盤加工した試験片から微細粒層と塑性変形層の一部を電解研磨で取り除いた試験

片である．EP1 には微細粒層がなく，塑性変形層だけが含まれる．そこで，T1 の曲線を基に

して，Xxxとの初期値を決定した．EP1の表面加工層の模式図を図 4.4に併記する．EP1にお

ける表面からの深さを第 2 横軸が表している．塑性変形層深さと表面の初期応力は表 2 を基

に決定した． 
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4.3 残留応力解放シミュレーション 

4.3.1 解析条件 

4.2節に示した 3つのモデルに対し，繰返し変形を付与し，残留応力の変化を調べた．境界

条件は前述の図 4.1であり，材料定数を決定するための解析と同じである．X0面を ux = 0とし，

平均ひずみのない状態で，x 方向ひずみ範囲xx = 0.8もしくは 1.4 %を X1面に付与した．こ

の条件は 3章に示した実験と同様であり，xx = 0.8 %では巨視的には弾性変形で，1.4 %では

巨視的に降伏応力を超えている．繰返し数は 3サイクルとした．本研究では平均応力（1サイ

クル中の最大応力と最小応力の平均値）を残留応力として扱った．実際の疲労では，残留応

力により平均応力が変わり，それによるき裂閉口の変化が疲労寿命に影響を及ぼす．そのた

め，平均応力を残留応力として扱った．また，X0, X1, Y0, Y1および Z0面に接している結晶粒は

自由表面の影響を受けるので評価対象から除外した． 

 

4.3.2 3サイクル付与後の残留応力分布 

図 4.5 および 4.6は 3サイクル付与後の残留応力の深さ方向分布である．前述のように，平

均応力（1サイクル中の最大応力と最小応力の平均値）を残留応力としている．図 4.5は T1, 図

4.6は EP1の残留応力分布である．エラーバーは残留応力の最大値と最小値を示しており，破

線は初期残留応力分布を示している．残留応力の平均値を記号が示している．図 4.3に示すモ

デルの要素形状はすべて等しいため，節点解を相加平均して平均値を求めた．図 4.7 は EP1

および T1の 3サイクル付与後の残留応力分布である．破線と矢印については後に示す． 

図 4.5 から 4.7より，3 サイクル付与後の残留応力分布を調べた．T1 の場合，xx = 0.8 %の

負荷では微細粒層の圧縮残留応力は減少しなかったが，塑性変形層では一部の結晶粒で圧縮

残留応力が減少し，残留応力が解放されていた．また，塑性変形層では，深さ 10 m付近で

引張残留応力が生じていた．xx = 1.4 %の負荷では，微細粒層の一部でも圧縮残留応力が解

放されていた．塑性変形層ではすべての結晶粒で圧縮残留応力が解放され，xx = 0.8 %の負

荷と同様に，深さ 10 m付近で引張残留応力が生じていた． 

EP1の場合，xx = 0.8 %の負荷では，一部の結晶粒の圧縮残留応力が解放されていた．xx 

= 1.4 %の負荷では，すべての結晶粒で圧縮残留応力が解放されていた． 
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4.3.3 塑性変形層および微細粒層の応力-ひずみ関係 

塑性ひずみと残留応力解放の関係を明らかにするために，塑性ひずみ分布を調べた．EP2

の 1 サイクル目の x 方向ひずみxx および x 方向塑性ひずみ p
xxε の分布を図 4.8 に示す．なお，

1 から 3サイクル目で塑性ひずみ分布に大きな違いは見られなかった．xx = 0.8 %の場合，巨

視的には弾性変形であるが，いくつかの結晶粒では塑性ひずみが生じていた．巨視的に降伏

が生じるxx = 1.4 %の場合，ほとんどの結晶粒で塑性ひずみが生じていた．次に，図 4.7(c)

および(d)と図 4.8 を比較し，塑性ひずみと残留応力解放の関係を検討した．その結果，T1，

EP1 ともに，塑性ひずみが大きい結晶粒では圧縮残留応力が減少していた．また，いずれの

解析条件でも，図 4.7(c)および(d)および 4.8に破線で示す結晶粒で圧縮残留応力が最小となっ

た．結果は省略するが，T1 でも塑性ひずみが大きい結晶粒では圧縮残留応力が減少していた．

また，いずれの解析条件でも，図 4.7(a)および(b)に破線で示す結晶粒で圧縮残留応力が最小と

なった． 

Fig.4.7 Residual stress distribution after cyclic load.  

(a)T1, xx = 0.8 % 
(b)T1, xx = 1.4 % 

(c)EP1, xx = 0.8 % (d)EP1, xx = 1.4 % 
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Fig.4.8 Strain and plastic strain distribution at first cycle. 
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そこで，破線で示す結晶粒の応力-ひずみ関係を，T1, EP1 および EP2 でそれぞれ調査した．

それにより，残留応力が解放されるメカニズムを調べた．図 4.7 および 4.8に矢印で示した節

点のxxxx関係を図 4.9および 4.10 に示す．この節点は図 4.7および 4.8 に破線で示す結晶粒

に含まれている．また，図 4.3の Z1面の残留応力とサイクル数の関係を図 4.11 に示す．図 4.9

はxx = 0.8 %の応力-ひずみ関係である．EP2では降伏が生じ，ヒステリシスループが観察さ

れた．Z1面が微細粒層である T1では塑性ひずみが生じず，弾性変形であった．そのため，そ

のため，図 4.11(a)に示すように，T1 の残留応力は変化せず，残留応力は解放されなかった．

Z1面が塑性変形層である EP1 の場合，1 サイクル目の引張負荷では降伏が生じなかった．し

かし，圧縮負荷では降伏が生じ，2 サイクル目以降ではヒステリシスループが観察された．

その結果，図 4.11(a)に示すように，EP1 では圧縮負荷時に降伏し平均応力が変化し，残留応

力が解放されていた．結果は省略したが，T1 の塑性変形層でも，圧縮負荷時に降伏すること

で残留応力が解放されていた．  

図 4.10はxx = 1.4 %の応力-ひずみ関係である．EP1と EP2の応力-ひずみ関係はほぼ等し

く，1サイクル目の引張時に降伏が生じ，ヒステリシスループが観察された．それにより，図

4.11(b)に示すように，残留応力が解放されていた．T1 の場合，1 サイクル目の引張荷重では

塑性ひずみが生じなかった．しかし，圧縮時に降伏が生じ，それにより，図 4.11 に示すよう

に残留応力が解放されていた．2 サイクル目以降はヒルテリシスループが観察された．結果は

省略したが，T1の塑性変形層でもヒステリシスループが観察され，引張負荷時に降伏が生じ，

残留応力が解放されていた．  
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Fig.4.9 Relationship between x direction stress and x direction strain of grain which has the largest 

reduction of compressive residual stress in the model under xx = 0.8 % condition.  
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Fig.4.10 Relationship between x direction stress and x direction strain of grain which has the largest 

reduction of compressive residual stress in the model under xx = 1.4 % condition.  
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Fig.4.11 Residual stress relaxation behavior of xx = 0.8 % (a) and 1.4 %(b).  
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4.4 考察 

4.4.1 塑性変形層および微細粒層の残留応力解放メカニズム 

塑性変形層および微細粒層の残留応力解放メカニズムについて考察した． 

まず，塑性変形層において残留応力が解放されるメカニズムについて考察した．xx = 0.8 %

の塑性変形層では，EP1，T1 ともに引張時には降伏が生じなかったが，圧縮時に降伏が生じ，

その結果，残留応力が解放されていた．4.2節に示したように，塑性変形層では，背応力およ

び転位密度の初期値がバルク層より大きく，圧縮残留応力も生じている．そのため，引張側

では降伏が生じず，残留応力が解放されなかったと考えられる．一方，圧縮時の場合，背応

力の増加や圧縮残留応力は降伏を生じやすくさせる．そのため，圧縮時に降伏が生じ，残留

応力が解放されたと考えられる．xx = 1.4 %の場合，塑性変形層では，すべての結晶粒で残

留応力が解放されていた．負荷応力が大きくなると，より多くの結晶粒で降伏が生じるとと

もに，引張側でも降伏が生じるようになる． 

次に，微細粒層において残留応力が解放されるメカニズムについて考察した．T1 の微細粒

層の場合，xx = 0.8 %の負荷では引張時および圧縮時ともに塑性ひずみが生じなかった．微

細粒層では，結晶粒径も小さくなっている．結晶粒径が小さくなると，臨界分解せん断応力

が増加するため，引張時だけでなく圧縮時にも降伏が生じなくなり，残留応力が解放されな

かったと考えられる．しかし，xx = 1.4 %のように負荷荷重が増えると，微細粒層でも圧縮

時に塑性ひずみが生じ，残留応力が解放される． 

 

4.4.2 要素サイズの影響 

微細粒層において，多結晶体メッシュの結晶粒径を他の層よりも小さくした．結晶粒径を

小さくすると，要素サイズの影響が大きくなる．そこで，結晶粒径に対する要素サイズの影

響を検討した．検討に用いた多結晶体メッシュを図 4.12 に示す．43.7×43.7×43.7 m3の立方体

を 8節点正六面体要素に分割した．図 4.12(a)~(c)では一辺の分割数が異なり，図 4.12(a)では 8

分割，図 4.12(b)では 15 分割，図 4.12(c)では 30 分割とした．ボロノイ分割を用いてランダム

な多結晶体メッシュを作成した．このモデルには 125 個の結晶粒が含まれており，平均結晶

粒径は 8.74 m とした．そのため，要素の一辺の長さ leと結晶粒径 d の比 d/leは，図 4.12(a)

では d/le = 1.6, 図 4.12(b)では d/le = 3, 図 4.12(c)では d/le = 6 となる．各結晶粒の結晶方位はラ
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ンダムに決定した．境界条件は前述の図 4.1である．X0面を ux = 0とし，x方向ひずみxx = 0.7 %

を X1 面に付与した．図 4.12 に破線で示した線上の x 方向応力xx 分布を図 4.13 に示す．図

4.12(a)~(c)の応力分布はほぼ一致しており，応力の差の最大値は 100 MPaであった． 

本研究のバルク層および塑性変形層では d/le = 6であり，微細粒層では d/le = 2.06 である．

この差は，図 4.12(a)と図 4.12(c)の差よりも小さい．そのため，本研究での要素サイズが応力

に及ぼす影響は 100 MPa程度であると考えられる．もし，T1のxx = 0.8 %の解析において，

圧縮応力が 100 MPa程度増加したとしても，微細粒層で圧縮時に降伏は生じないことが図 4.9

よりわかる．また，T1のxx = 1.4 %の解析において，圧縮応力が 100 MPa 程度減少したとし

ても微細粒層で圧縮時に降伏が生じることが図 4.10 よりわかる．そのため，要素サイズの影

響があったとしても，「T1 の微細粒層の残留応力はxx = 0.8 %の負荷では解放されず，xx = 

1.4 %の負荷では解放される」という残留応力解放挙動は変わらないと考えられる． 

 

 

(a) (b) 

(c) 

Fig. 4.12 3D polycrystalline meshes for investigating the effect of mesh size.  
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4.4.3 解析結果の妥当性検討 

第 3 章の疲労試験の疲労寿命と本研究の残留応力解放挙動を比較することで，残留応力解

放挙動の妥当性を検討した．解析結果では，xx = 1.4 %の場合，いずれの表面加工層でも残

留応力は解放されていた．一方，xx = 0.8 %の場合，T1 の表面での残留応力は解放されなか

った．EP1 では，残留応力が解放されていた．EP2 では残留応力が生じていなかった．第 3

章の実験結果では，xx = 1.4 %の場合，いずれの表面加工層でも疲労寿命はほぼ一致してい

た．xx = 0.8 %の場合，T1 が最も長寿命であり，EP1 は EP2 よりも長寿命だった．以上の実

験と解析結果を比較すると，xx = 0.8 %の場合，EP1は残留応力が解放され，EP2 では残留応

力が生じていなかったので，EP1 と EP2 では疲労寿命が同程度になるはずである．しかし，

EP2 の疲労試験回数が 1 回であり，疲労寿命にはばらつきがあることを考慮すると，残留応

力解放挙動は実験の疲労寿命と整合性が取れている．また，Zhuang らは背応力の増加が残留

応力解放に大きな影響を及ぼすことを示している(45)．さらに，一般的に結晶粒径が小さくな

ると降伏応力は増加するので，微細粒層で残留応力は解放されにくくなることは十分考えら

れる．そのため，3 章に示した残留応力解放挙動は実現象と対応していると考えられる．以上

のことから，本研究の残留応力解放挙動と疲労寿命の関係は妥当であると考えられる． 
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Fig. 4.13 Stress distribution on the dash line of Fig.4.12.  
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一方で，図 4.5(a)および(b)に示すように，T1の塑性変形層において深さ 10 m付近で引張

残留応力が生じていた．この引張残留応力の発生原因の一つとして，応力の釣り合いが挙げ

られる．すなわち，表面近傍の圧縮残留応力と釣り合うために材料内部で引張残留応力が生

じている可能性がある．そこで，微細粒層のすべてが降伏すると考えられるxx = 2.8 %で解

析を行い，引張残留応力の変化を調べた．図 4.11 に示すように，2 サイクル目と 3 サイクル

目の残留応力はほぼ等しいため，2 サイクル目までの解析を行った．解析結果を図 4.14 に示

す．xx = 2.8 %では，微細粒層の圧縮残留応力はほぼ解放され，xx = 1.4 %に比べて圧縮残

留応力が大きく減少している．一方，xx = 2.8 %の塑性変形層の引張残留応力は，xx = 1.4 %

とほぼ等しかった．以上のことから，塑性変形層の引張残留応力の発生原因は，表面近傍の

圧縮残留応力と釣り合いではないと考えられる． 

応力の釣り合い以外の引張残留応力発生原因として，微細粒層と塑性変形層の変形の違い

が考えられる．一般的に，層ごとの変形の違いにより層間では応力やひずみが生じやすい．

そこで，T1 と異なる表面加工層に対して解析を行い，引張残留応力の発生について調査した．

ここでは，微細粒層とバルク層が含まれるモデルの解析を行った．解析を行った表面加工層

の模式図を図 4.15に示す．T1 と同じ微細粒層とバルク層が含まれている．このモデルに対し

xx = 1.4 %で 2サイクル目までの解析を行った．その結果を図 4.16に示す．微細粒層とバル

ク層の場合，材料内部に引張残留応力は生じていなかった．以上のことから，引張残留応力

の発生原因は層ごとの変形の違いによるものではないと考えられる． 

上記以外の引張残留応力原因として，T1 の塑性変形層で圧縮残留応力を過小に設定してい

ること，もしくは，背応力を過大に設定していることが挙げられる．そのため，T1 の塑性変

形層では，繰返し負荷後の残留応力は定量的に正しくないと考えられる．しかし，「圧縮残留

応力を過小に与える」および「背応力を過大に与える」場合，繰返し荷重 1 サイクル中の最

大圧縮応力が実際の試験片の状態よりも低下している．そのような状態でも，xx = 0.8 %の

負荷で圧縮時に降伏が生じていることから，「T1 の塑性変形層では残留応力が解放される」と

いうことは妥当であると考えられる． 

また，4.2節に示したように，微細粒層の結晶粒径 d には 3 mを用いた．この結晶粒径に

は，微細粒層の超微細粒の結晶粒径が含まれていない．結晶粒径がより小さい超微細粒の硬

化を考慮した場合，xx = 1.4 %の負荷でも降伏しない可能性がある．しかし，圧縮時に降伏

しなかった場合， 2000 MPa 以上の圧縮応力が付加されることが図 4.10よりわかる．背応力

が生じていることも考慮すると，超微細粒の硬化を考慮したとしても圧縮時に降伏が生じる 
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Fig.4.14 Relation between residual stress and distance of T1 under =2.8 % condition.  

 

 

Fig.4.15 Initial values of residual stress, macroscopic back stress, dislocation density and grain 

size in model with fine grain layer and bulk layer.  

 

 

Fig.4.16 Relationship between residual stress and distance from surface of model with 

fine grain layer and bulk layer under  =1.4 % condition. 
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と考えられる．そのため，超微細粒の硬化を考慮したとしてもxx = 1.4 %の負荷では残留応

力が解放されると考えられる．  

また，実際の試験片では周方向残留応力が生じている．そして，周方向残留応力も降伏現

象に影響を及ぼす．そのため，周方向残留応力を測定し，モデルに組み込む必要がある．し

かし，本研究で用いた試験片の平行部直径は 4 mmであり，x線回折法では残留応力を測定で

きなかったため，周方向残留応力を測定できていない．そのため，周方向残留応力をモデル

に組み込んでいない．本研究の場合，背応力と圧縮軸方向残留応力の影響により圧縮時に降

伏が生じる．一般的に周方向残留応力は引張であるため，圧縮時に降伏が生じにくくなる．

そのため，xx = 0.8%の場合では，EP1で降伏が生じなくなる可能性があります．しかし，EP1

ではヒステリシスループが生じていることから，圧縮で降伏しない場合は引張で降伏が生じ

ると考えられる．xx = 1.4%の場合では，T1で降伏が生じなくなる可能性があるが，降伏が

生じなかった場合，大きな応力が生じることが応力ひずみ関係からわかるので，降伏応力は

生じると考えられる． 

本研究では結晶塑性有限要素法を用いて表面加工層をモデル化した．本研究では転位密度

などの内部変数の定量的な妥当性については検討していない．また，材料定数は唯一に決ま

るものでもない．また，大橋らの構成式は転位動力学シミュレーションに基づくものである

が，この構成式では Hall-Petchの法則とは関数形がことなる．以上のことから結晶塑性有限要

素法を用いて微視組織変化をモデル化した場合，定量的な議論は難しいと考えられる．しか

し，本文に示したように，残留応力解放の定性的な傾向は再現できると考えられまる． 

 

4.4.4 加工による材料変化が残留応力解放挙動に及ぼす影響 

最後に，旋盤加工による材料自体の変化が残留応力解放挙動に及ぼす影響について考察し

た．塑性変形層の場合，引張負荷時には圧縮残留応力が解放しにくいが，圧縮時には解放さ

れやすい．特に，低サイクル疲労では応力が両振りになることが一般的であるため，塑性変

形層の圧縮残留応力は特に解放されやすいと考えられる．一方，微細粒層では，引張時およ

び圧縮時ともに圧縮残留応力が解放されにくい． 

以上のように，塑性変形層と微細粒層では残留応力の解放されやすさが異なる．そのため，

圧縮残留応力による長寿命化を期待する場合，微視組織変化も考慮する必要がある． 
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4.5 結言 

本研究では，結晶塑性有限要素法を用いて第 3 章の表面加工層をモデル化した．表面加工

層モデルに対し，繰返し変形解析を行い，残留応力の解放挙動を検討した．得られた主な結

果は以下のとおりである． 

1. ひずみ範囲xx = 1.4 %の場合，いずれの表面加工層でも残留応力が解放されていた．

一方，xx = 0.8 %の場合，旋盤加工の表面加工層のモデルでは，微細粒層の残留応力

は解放されなかった．微細粒層を取り除いたモデルでは，局所的に残留応力が解放さ

れていた．表面加工層のないモデルでは残留応力が生じていない．この残留応力解放

挙動は実験の疲労寿命と整合性が取れている．塑性変形層では，背応力と残留応力の

影響により圧縮負荷時に降伏が生じ，残留応力が解放される．微細粒層では，結晶粒

径が小さくなった影響により，引張負荷時，圧縮負荷時ともに降伏が生じにくくなる．

この残留応力解放挙動は実現象と対応していると考えられる．以上のことから，本研

究の残留応力解放挙動と疲労寿命の関係は妥当であると考えられる． 

2. 塑性変形層の場合，引張負荷時には圧縮残留応力が解放しにくいが，圧縮時には解放

されやすい．特に，低サイクル疲労では応力が両振りになることが一般的であるため，

塑性変形層の圧縮残留応力は特に解放されやすいと考えられる．一方，微細粒層では，

引張時および圧縮時ともに圧縮残留応力が解放されにくい．以上のように，塑性変形

層と微細粒層では残留応力の解放されやすさが異なる．そのため，圧縮残留応力によ

る長寿命化を期待する場合，微視組織変化も考慮する必要がある． 
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第 5章 表面加工層が低サイクル疲労強度に

及ぼす影響のモデル化 

5.1 緒言 

第 3章では，表面仕上げの異なる試験片に対し低サイクル疲労試験を行った．それにより，

表面加工層の各因子が疲労強度に及ぼす影響が明らかにした．また，第 4 章では，微視組織

変化が残留応力の解放挙動に及ぼす影響を明らかにした．本章では，第 3 および 4 章の結果

を基にして，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響をモデル化することを目的とし

た．疲労破壊は微小き裂の発生進展によって生じる．そのため，破壊力学を基にしてモデル

化を行った．第 3 章の実験結果を基にして表面加工層の影響をモデル化し，弾塑性破壊力学

のき裂進展モデルに適用した．また，第 4 章の残留応力解放試験の結果を用いることで，微

視組織変化が残留応力分布に及ぼす影響をモデル化した．提案したモデルを用いて第 3 章の

低サイクル疲労試験のシミュレーションを行った．シミュレーション結果を実験結果と比較

することでモデルの妥当性を検証した． 

 

5.2 表面加工層中の疲労き裂進展のモデル化 

疲労寿命 Nfはき裂発生寿命 Niとき裂進展寿命 Npに大別できる．低サイクル疲労では疲労

寿命のごく初期にき裂が発生することから，疲労寿命はき裂進展寿命と等しいと考えられる．

本研究では表面加工層中のき裂進展を破壊力学に基づいてモデル化する．平滑材中の微小き

裂を，一様応力を受ける無限平板にある表面半楕円き裂としてモデル化する．弾性条件下の

ような小規模降伏状態では応力拡大係数範囲Kを用いてき裂進展を評価する． 

 
K = F a √ (5-1) 
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F は形状による補正係数である．形状による補正係数 F には Newman-Rajuの解を用いる(58)．a

はき裂深さである．は応力範囲である．平板の板厚 t と aの比 a/t = 0 を仮定した．a と表

面き裂長さ c の比 a/cの変化を考慮して Fを計算した．弾塑性条件下のような大規模降伏状態

では J 積分範囲J を用いてき裂進展を評価する．本研究では，半楕円き裂のJ の計算には

Dowlingの簡便式を用いる(59)． 

 

ここでpは塑性ひずみ範囲である．nfは繰返し硬化指数である．Eは Young率である．

KやJ はき裂進展速度 da/dNとの間に以下のような関係がある． 

da/dN = CKm            (5-3) 

da/dN = CJm                  (5-4) 

C, m は材料定数である．この da/dNK関係もしくは da/dNJ 関係を数値積分することによ

ってき裂進展や疲労寿命を予測できる(60)． 

 

 

a0は初期き裂深さ，afは破断き裂深さである．以上のように，式(5-1)~(5-6)を数値積分するこ

とでき裂進展を予測できる． 

以上のき裂進展モデルに対する表面加工層の影響を考える．加工傷は初期き裂寸法を大き

くさせる．このことから，加工傷は a0および初期き裂長さ c0を用いてモデル化できる．加工

傷からき裂が発生しない場合，き裂はすべり帯から発生する．その場合，初期き裂長さには

結晶粒径を用い，a/c = 1 を仮定し，初期き裂深さを求める． 

表面粗さはひずみ範囲を増加させる．そのため，式(5-1)および(5-2)中の塑性ひずみ範囲お

よび応力範囲を増加させることによって表面粗さの影響をモデル化できる．ひずみ範囲の増
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加量は，切削加工によって生じた表面形状を FEMモデルにし，解析を行うことによって求め

られる． 

残留応力の発生はき裂開閉口に影響を及ぼし，疲労寿命を変化させる．有効応力拡大係数

Keffは最大応力拡大係数 Kmaxとき裂開口率 U によって決定する．なお，opはき裂が開口す

る応力である． 

Keff = UKmax                                 (5-7) 

U = maxop                                 (5-8) 

残留応力中にあるき裂の Kmaxは，残留応力による応力拡大係数 Krと外力による Kfの重ね合わ

せにより求められる．  

Kmax = Kr + Kf              (5-9) 

以上のように，残留応力による応力拡大係数を重ね合わせることによって残留応力の影響

を考慮する(61)．Kr の計算には白鳥らによる影響関数法を用いる(62)．影響関数法を用いること

で任意の応力分布の応力拡大係数を計算することができる．また，き裂が進展すると残留応

力が解放され，応力の再分配が生じる．重ね合わせの原理を適用すると，き裂進展による残

留応力の解放は，き裂面上に初期残留応力と大きさが等しく，逆符号の分布力を付与するこ

とに等しくなる(61)．そのため，き裂面に初期残留応力に相当する応力分布を負荷すれば，き

裂進展により残留応力が再分布した状態の応力拡大係数を求めることができる．この場合の

応力拡大係数も影響関数法によって求めることができる． 

残留応力は降伏が生じると解放される．そのため，結晶塑性有限要素法解析を行い，残留

応力が解放されていなければ残留応力を考慮する．ただし，第章に示したように，塑性変形

層は残留応力を解放させにくくする効果はない．一方で，微細粒層は残留応力を解放させに

くくする．そのため，微細粒層ある場合のみ，結晶塑性解析を行う．

モデルのフローチャートを図に示す．まず初めに，加工傷の有無を調べる．加工傷があ

る場合，加工傷の長さと深さを初期き裂寸法とする．加工傷がない場合，結晶粒径から初期

き裂寸法を決定する．次に結晶塑性有限要素法解析を行い，残留応力の有無を判定する．残 
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Fig.5.1 Flowchart of surface machined layer model. 
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留応力がない場合，J を計算する．残留応力がある場合，外力によるK と残留応力による

Krを計算する．両者を足し合わせることで有効応力拡大係数範囲Keffを計算する．求められ

たKeffとJをもとにして，き裂進展速度 da/dNを計算する．得られた da/dNからき裂長さお

よび深さを計算する．き裂深さが破断き裂深さに達するまでこれを繰り返す． 

 

5.3 疲労寿命予測シミュレーション 

5.3.1 解析条件 

以上の表面加工層モデルを第 3章の疲労試験に適用し，モデルの妥当性を確認した． 

表面加工層によって疲労寿命に差があった = 0.8 %における T1, EP1および EP2 の疲労寿

命を予測した．T1 以外の場合，き裂はすべり帯から発生していた．そのため，結晶粒径 d = 8.7 

m を初期き裂長さとした．T1 では，き裂は加工傷から生じていた．この加工傷は介在物が

原因で生じており，介在物直径は結晶粒と同程度であるため，他の条件と同じく結晶粒径 d = 

8.7 m を初期き裂長さとした．き裂進展特性には文献値を用いた．解析に用いた残留応力分

布を図 5.2に示す．第 4章の結晶塑性有限要素法解析によって求められた残留応力解放後の残

留応力分布を解析に用いた．×印は各深さの残留応力の平均値を表し，各深さの残留応力の

最大値と最小値をエラーバーで表している．各深さの残留応力の平均値を点線で示すように

三次近似してき裂進展解析に用いた．近似した範囲は表面から 20 mまでの範囲である．き

裂が深くなるほど残留応力の影響は少なくなると考えられるため，a = 20 mまで残留応力を

考慮した解析を行い，それ以降は残留応力を考慮せずにき裂進展を解析した．き裂進展特性

には文献値を用いた(63)．破断き裂深さ af = 1 mmとした．き裂開口率は，EP2の予測結果と実

験結果が一致するように決定した． 

比較のために，残留応力解放前の EP1と T1 についても検討した．解析に用いた残留応力分

布を図 5.2に併記する．第 4 章の結晶塑性有限要素法解析における残留応力解放前の残留応力

分布を解析に用いた．  

 

5.3.2 疲労寿命予測結果 

Alloy718 のき裂進展の予測結果を図 5.3 に示す．図 5.3(a)は疲労寿命，(b)は 2c-N 関係であ
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る．図(a)中の中実は実験結果，中空のデータは実験結果である．予測結果のうち，実線のも

のは残留応力の解放を考慮した予測結果，点線のものは残留応力を考慮していない予測結果

である．予測結果は T1が最も長寿命で，次に EP1 が長寿命であり，EP2が最も短寿命となっ

た．この結果は実験結果と一致している．EP2 の場合，実験結果と合うように開口率を設定

したため，実験結果と予測結果が一致している．T1 の予測結果は実験結果の平均値の 1.3 倍

であった．EP1 の場合，実験結果の平均の 0.9 倍となった．以上のように，EP1 および T1 の

疲労寿命の 0.9~1.3倍程度の範囲で疲労寿命を予測できた．そのことから，第 2章で提案した

観察手法を用いて表面加工層を観察し，その観察結果を基に結晶塑性有限要素法解析を行い

て残留応力解放を調べ，さらに，第 5 章で提案したモデルに適用することで，疲労寿命を予

測できる．一方で，本章では，加工傷寸法が介在物寸法と等しいとして疲労寿命予測を行っ

た．そのため，加工傷寸法と疲労寿命の関係について検討していない．加工傷のモデル化に

対する検討は，これだけでは不十分だと考えられる．そのため，様々な大きさの加工傷の試

験片を作成し，加工傷のモデル化についてさらに検討する必要がある． 

  

(a)Case of T1 

    

(b)Case of EP1 

Fig.5.2 Residual stress approximate for fatigue life prediction of Alloy718. 
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Fig.5.3  Results of crack growth prediction of Alloy718. (a) is fatigue lives under  = 0.8 % 

condition and (b) is crack growth curve.  
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残留応力の解放を考慮しない場合と考慮した場合を比較して残留応力の解放が疲労寿命に

及ぼす影響を検討した．残留応力の解放を考慮しない場合，考慮した場合と比較して EP1 で

は疲労寿命が 1.3倍程度であった．一方，T1 では 1.1倍程度であり，EP1 と比べて残留応力解

放の影響が少なかった．EP1 では残留応力がすべて解放されているが，T1 では表面の残留応

力は解放されず，内部の残留応力が解放されている．以上のことから，疲労強度を長寿命化

させるためには，微細粒層により表面部分にある高い圧縮残留応力が解放されないことが重

要だと言える． 

 

5.4 結言 

本章では，第 3 章および第 4 章の結果を基にして，表面加工層が低サイクル疲労強度に及

ぼす影響をモデルした．また，提案したモデルを基に疲労寿命予測を行った．得られた知見

は以下のとおりである． 

1. Alloy718 の解析結果を実験結果と比較した結果，解析結果は実験結果の 0.9~1.3 倍となっ

た．そのため，提案したモデルは妥当であると言える．そのことから，第 2 章で提案し

た観察手法を用いて表面加工層を観察し，その観察結果を基に結晶塑性有限要素法解析

を行いて残留応力解放を調べ，さらに，第 5章で提案したモデルに適用することで，疲

労寿命を予測できる． 

2. 残留応力の解放を考慮しない場合と考慮した場合を比較して残留応力の解放が疲労寿命

に及ぼす影響を検討した．残留応力の解放を考慮しない場合，考慮した場合と比較して

EP2では疲労寿命が 1.3倍であった．一方，T1では 1.1 倍程度になった．EP1では残留応

力がすべて解放されているが，T1では表面の残留応力は解放されず，内部の残留応力が

解放されている．以上のことから，疲労強度を長寿命化させるためには，微細粒層によ

り表面部分にある高い圧縮残留応力が解放されないことが重要だと言える．  
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第 6 章  オーステナイト系ステンレス鋼

SUS316Lへの適用 

6.1 緒論 

第 2 章では，表面加工層の観察手法の提案を行った．第 3 章では，表面加工層の分離手法

を提案するとともに，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにした．第 4

章では，結晶塑性有限要素法を用いて残留応力解放挙動について検討した．第 5章では，第 2

～4章の結果を基に表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響のモデル化を行った．その

結果，第 2 章で提案した観察手法を用いて表面加工層を観察し，その観察結果を基に結晶塑

性有限要素法解析を行いて残留応力解放を調べ，第 5章で提案したモデルに適用することで，

疲労寿命を予測できることが明らかとなった．また，第 3 章で提案した分離手法を用いるこ

とで，Alloy718 の表面加工層の影響を分離できることを示した．しかし，低サイクル疲労強

度や微小き裂発生進展挙動は材料に強く依存する．そのため，本研究で提案したモデルや手

法が Alloy718 に以外にも適用できるか検討する必要がある． 

第 1章に示したように，オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lは発電所や化学プラント

の配管や圧力容器に用いられている．発電所や化学プラントの安全のためには，SUS316L の

低サイクル疲労強度に及ぼす表面加工層の影響を明らかにする必要がある． 

また，第 5 章のモデルでは加工傷寸法が介在物寸法と等しいとして疲労寿命予測を行い，

加工傷寸法と疲労寿命の関係について検討していない．加工傷のモデル化に対する検討は，

これだけでは不十分だと考えられる．そのため，様々な大きさの加工傷の試験片を作成し，

加工傷のモデル化についてさらに検討する必要がある． 

そこで，本章では， SUS316Lに対して，本研究で提案したモデルを適用し，他の材料への

適用性について検討した．また，加工傷が低サイクル疲労強度に及ぼす影響についても検討

した．まず，SUS316L 対して様々な条件の旋盤加工を施し，表面加工層を観察した．次に，



 

 

第 6章 オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lへの適用             

 

 

74 

 

表面加工層を分離し，低サイクル疲労試験を行い，SUS316L の低サイクル疲労強度に及ぼす

表面加工層の影響を明らかにした．それに対し，表面加工層モデルを適用した．以上の結果

をふまえて加工傷のモデル化を行うとともに，本研究で提案したモデルの適用範囲について

検討した． 

 

6.2 表面加工層の観察および加工条件が表面加工層に及

ぼす影響 

6.2.1 加工条件および観察結果 

供試材には SUS316Lを用いた．化学成分および機械的性質を表 6.1および表 6.22 にそれぞ

れ示す．平均結晶粒径は 26.3 mであった． 

表 6.3のNo.1～4の条件で試験片を加工し，加工条件が表面加工層に及ぼす影響を調査した．

試験片形状を図 6.1 に示す．本研究では，回転速度と切込み深さを変更して加工を行った．回 

Fig.6.1 Specimen configuration. 

Table 6.2 Mechanical properties. 

 C Si Mn P S Ni Cr Mo

0.022 0.48 1.37 0.032 0.021 12.02 17.23 2.02

 

232 556 60 193

Yield  stress

[MPa]

Tensile strength

[MPa]

Young’s modulus

[GPa]

Elongation

[%]

Table 6.1 Chemical composition (mass%). 

Table 6.3 Turning condition of SUS316L.  
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転速度を 360 rpm~1800 rpm の範囲で変化させることで，切削速度を 9.04 m/min~45.2 m/min ま

で変化させた．9.04 m/min は一般的な切削速度よりも遅いが，加工条件が表面加工層に及ぼ

す影響を明らかにするために加工を行った．Sandvik 製ステンレス用チップ VBMT 16 04 

04-MM 2025 を用いて加工を行った． 

表面加工層の代表的な因子である表面粗さと残留応力の測定を行い，加工条件の影響を調

べた．図 6.2および 6.3 に表面粗さおよび残留応力の測定結果を示す．表面加工層では塑性ひ

ずみにより降伏応力が上昇しているため，残留応力が引張側，圧縮側ともに降伏応力よりも

大きくなっている．切削速度 v = 45.2 m/min の結果(No.3および 4)から，本研究の範囲では切

込み深さの影響は小さいことがわかる．一方，切削速度の影響は大きく，切削速度の増加と

ともに Ra は低下し，残留応力は増加していた．  
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Fig.6.2  The effect of machining condition on surface roughness. 
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以上の結果から，加工の影響の差が大きい No.1 と No. 4 に対し，より詳細な観察を行った．

図 6.4 および図 6.5 に加工傷のレーザー顕微鏡観察写真を示す．図 6.4(a)および図 6.5(a)を比較

すると，加工傷は，No.1 の方が No.4よりも発生数が多く，寸法が大きい．No.1の加工傷は

周方向に長く，複数の加工傷がつながっている様子も見られた．図(a)の破線部をレーザー顕

微鏡で観察した結果を図(b)に示す．図(b)中の A-A'断面および B-B'断面を図(c)に示す．A-A'

断面は加工傷のない部分の表面形状である．No.1 の山頂と谷底の差は 5.2 mであった．No.4

では 2.4 mであり，No.1よりも小さかった．B-B'断面は加工傷を通る断面の表面形状である．

No.1 の山頂と谷底の差は 8.5 mであった．No.4では 4.0 mであり，No.1よりも小さかった． 

No.1 の試験片を軸方向に切断し，加工傷を観察した．電界放射型電子顕微鏡 FE-SEM を用

いて加工傷を観察した結果を図 6.6 に示す．この加工傷は図 6.4 に示した加工傷とは異なる．

FESEM 観察には Carl Zeiss ULTRAを用いた．矢印に示すように，加工傷の谷底の角は鋭角

になっていた．加工傷の谷底の角が鋭角になる理由は不明であるが，工具の送りのオーバー

ラップによるものだと考えられる． 
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Fig.6.4 Observation of scratch of No.1 using laser micrograph(a). (b) is close up image. Sectional 

configuration of surface on the line from A to A' and B to B'(c). 
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Fig.6.5  Observation of scratch of No.4 using laser micrograph(a). (b) is close up image. Sectional 

configuration of surface on the line from A to A' and B to B'(c).  
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Fig.6.6 Cross section image of No.1. 
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電子線後方散乱回折法 EBSD を用いて微視組織の観察を行った．EBSD 観察には FE-SEM

（Elionix ERA-8800FE）および OIM検出器（EDAX-DigiViewⅢ）を用いた．試験片を軸方向

に切断し，観察を行った．図 6.7 に観察結果を示す．図(a)は逆極点図である．図に赤矢印で示

す範囲は結晶方位がランダムに決定された領域である．この領域は，強加工により結晶粒が

超微細化した領域である．超微細粒化した領域の厚さは，No.1の方が No.4よりも厚い．図(b)

は結晶粒界を表した図である．超微細化した領域では結晶方位がランダムに決定されている

ため，すべての測定点間が大傾角粒界として計測されている．超微細化した領域の下には小

Fig.6.7  Microstructure observation using electron back scatter diffraction pattern. 

001 

111 

101 

   0 ~ 0.98 
0.98 ~ 1.97 
1.97 ~ 2.95 
2.95 ~ 3.93 
3.93 ~ 

(c)GROD 
No.4 

m 

 

No.1 

(b)Grain boundary 
No.1 No.4 

 
(a)IPF 

No.1 No.4 

L
o

ad
in

g
 d

ir
ec

ti
o

n
 

Radial direction 50 µm 

2 ～5° 

5 ～15° 

15 ～180° 

100 µm 

(d)Low magnification image of 
No.1’s GROD distribution 



 

 

第 6章 オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lへの適用             

 

 

79 

 

傾角粒界が多く存在している．加工による強変形により幾何学的に必要な転位(GN 転位)密度

が増加し，亜結晶粒界が発生し，微細化したためだと考えられる．亜結晶粒界が生じた層の

厚さも No.1の方が厚い．図(c)は GROD（Grain reference orientation deviation）分布である．図

(d)は No.1 の低倍率観察結果である．ただし，図(c)No.1 と図(d)は測定箇所が異なる．GROD

は塑性ひずみと対応があると言われている(40)(41)．本研究では，1 結晶粒内の平均方位から

GROD を求めた．表面からの距離が同じ場合，No.1 の方が No.4 よりも GROD が大きいこと

がわかる．そのため，加工による塑性ひずみは No.1 の方が大きいといえる．また，Child ら

の方法を基にして GROD が高い領域から塑性変形層深さを定義した．すなわち，加工の影響

を受けていない領域で GROD を測定し，GROD の平均 = 0.360 と標準偏差 2 = 0.311 を求め

た．そして，GROD が+2以上の領域を塑性変形層とした．図中の黄緑色以上が塑性変形層

となる．No.1では表面から 100 m以上が塑性変形層であるが，No. 4では 50～70 m程度が

塑性変形層であった．そのため，No.1 の方が No.4 よりも塑性変形層が深いと言える． 

以上のように，回転速度が増えると以下のような変化がある． 

・表面粗さは減少する． 

・圧縮残留応力が増加する． 

・加工傷の大きさが小さくなる． 

・塑性変形層，微細粒層および超微細粒層が小さくなる． 

 

6.2.2 材料による違い 

本研究では，SUS316Lと Alloy718 の切削加工を行った．同一加工条件で加工を行っていな

いため，直接的な比較は行っていない．本研究で行った範囲の中での大きな違いとしては，

加工傷のメカニズムが挙げられる．Alloy718 では，介在物によって加工傷が生じていたと考

えられ，加工傷の寸法も介在物程度であった．一方，SUS316L では加工傷に介在物は見られ

なかった．この加工傷は構成刃先によって生じたと考えられる．そのため，加工傷の寸法は

加工条件によって大きく異なっていた．以上のような違いがあるものの，「表面形状変化」や

「材料自体の変化」「残留応力」のいずれも測定できており，第 2 章で提案した観察手法は

SUS316Lでも適用可能だと考えられる． 
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6.3 低サイクル疲労試験 

6.3.1 表面加工層の分離 

表 6.3の No.1および No.4に対し，低サイクル疲労試験を行った．それにより，加工の影響

と疲労強度の関係について検討した．さらに，表面加工層の個々の因子を個別に検討するた

めに，表面仕上げ条件の異なる試験片を用意した．用いた表面仕上げは 3種類である．1つ目

の表面仕上げは，旋盤加工を施したままの表面の試験片である．以下 AM(As machined)とする．

2 つ目の表面仕上げは，AM と同様の旋盤加工後にエメリー紙を用いた研磨を行った試験片で

ある．それにより，塑性変形層を残しつつ，加工傷を除去した．以下 GR(Ground)とする． 3

つ目の表面仕上げは，試験片表面をエメリー紙で研磨した後に電解研磨を行い，表面加工層

を完全に除去した試験片である．以下 EP（Electrolytic polished）とする．No.4に対しては AM

のみ用意し，No.1に対しては AM，GRおよび EP を用意した． No.1-GRの場合，図 6.7(c)を

参考にし，表面から 60 m 除去した． 

 

6.3.2 疲労試験方法 

ひずみ範囲 = 1 %で低サイクル疲労試験を行った．低サイクル疲労試験には容量 200 kN

の電気油圧式疲労試験機（島津製作所 EHF-EB200 kN）を用い，室温大気中で行った．評点間

距離 G.L. = 11.5 mmの伸び計を試験片平行部に装着し，ひずみの測定を行った．疲労試験は

ひずみ制御で行い，ひずみ速度は 0.2 %/s とした．1サイクル中の最大試験力 Pmaxが，疲労試

験中における Pmaxの最大値の 25 %に低下した場合を破断とした．き裂や表面形状の観察には

レプリカ法を用いた．最大および最小ひずみを付与した直後の完全除荷時に一対のレプリカ

を採取した． 
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それに加えて，高ひずみ範囲の低サイクル疲労試験が可能な砂時計型試験片に対しても疲

労試験を行い，と破断繰返し数 Nfの関係を取得した．試験片形状を図 6.8 に示す．試験片

形状は最小部直径 8 mm，R 部の曲率半径が 35 mmである．回転速度 700 rpm，切込み 0.3 mm，

送り0.1 mm/revで加工を行った．試験片表面をレーザー顕微鏡で観察した結果を図 6.9に示す．

試験片表面には多くの加工傷があり，No.1 に近い表面状態であった．この試験片に対して

EBSD 観察を行えなかったが，代わりに硬さ試験を行い，塑性変形層の厚さを測定した．試験

片を半径方向に切断し，切断面に硬さ試験を行った結果を図 6.10 に示す．エラーバーは硬さ

Fig.6.9 Surface observation of hour glass type speimen using 

optical micrograph(a) and laser micrograph(b)(c). (b) is 

luminance image and (c) is height distribution. 
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Fig.6.8 Specimen geometry of 

round bar specimen. 
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の最大値と最小値を表しており，×印は硬さの平均値を表している．表面から 50 m程度ま

での領域では，試験片中心部と比較して硬さが増加している．この硬さの増加は，加工時の

塑性変形によるものだと考えられる．そのため，塑性変形層の厚さは 50 m程度であると考

えられる．この試験片から表面加工層のすべてを取り除き，と Nfの関係を取得した．表面

加工層のすべてを取り除いた試験片を HG-EP とする．さらに，砂時計型試験片に対しても，

旋盤加工のままの試験片（以下 HG-T とする）と，塑性変形層を残しつつ加工傷を除去した試

験片（以下 HG-GRとする）を作成した． 図 6.10 を基にして，GRの研磨量は表面から 60 m

とした． 

 

疲労試験時には，直径変位計を試験片最小直径部に装着し，直径変位の測定を行った．試験

片の初期直径d0および測定された直径dから，体積一定の仮定に基づき，真ひずみ = ln(d/d0)

を求めた．試験条件は = 1 %とした．また，HG-EP に対して = 1, 2.5および 8 %の疲労試

験も行い，と Nfの関係を取得した． 

 

6.3.3 疲労寿命 

疲労試験結果を図 6.11に示す．丸棒試験片である No.１-EP の疲労寿命は，砂時計試験片で

ある HG-EP の疲労寿命よりも長寿命となった．一般的に，丸棒試験片は砂時計型試験片より

も長寿命となる(64)．GR の疲労寿命は EP と同程度となった．No.4-AM の疲労寿命は No.1-EP

の疲労寿命の 80 %程度であったが， No.1 および HG の AM の疲労寿命は EP の疲労寿命の

Fig.6.10  Relationship between HTL and depth. 
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30～40 %程度となった．図 6.12に No.1-EP の = 1 %試験におけるヒステリシスループを示

す．繰返し数 N = 1 の引張時に塑性ひずみが生じている．残留応力は塑性変形によって解放さ

れると考えられることから，本研究では残留応力の影響はないと考えられる．また，N = 1000

の応力範囲はのよりも大きく，繰返し硬化が生じている．と2000 のは

ほぼ等しく，N = 1000 の時点で繰返し硬化は収束している．この時= 602 MPaであった． 

 

Fig.6.11 S-N curve of SUS316L 

Fig.6.12  Hysteresis curve of No.1-EP under  = 1 %.  
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6.3.4 微小き裂の発生進展挙動 

図 6.13から 17は，最大ひずみ負荷後に除荷した状態で採取されたレプリカの観察結果であ

る．EP の破断繰返し数で Nを除した N/Nf,EPを用いて疲労寿命比を示している．図 6.13は HG 

-EP の= 1 %一定試験の観察結果であり，図 6.14は HG -GRの観察結果である．矢印は主き

裂の先端を示している．HG -EP および HG -GRの主き裂はすべり帯から発生していた．初期

き裂寸法は 30～50 m 程度であった．なお，結果は省略するが，No.1-EP および No.1-GR で

もすべり帯からき裂が発生しており，HGと同様であった． 

  

Fig.6.13  Optical micrographs of HG-EP under  = 1 % condition at N/Nf, EP = 0.2(a), 0.4(c), 

0.6(e) and 0.8(f). (b) and (d) are close up images using laser micrograph.  
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図 6.15に No.1-AM のレプリカ観察写真を示す．No.1-AM の主き裂は加工傷の内部から発生

していた．図(a)の赤矢印は主き裂が発生した加工傷の先端を示している．赤矢印間の長さを

調べた結果，主き裂が発生した加工傷の表面長さは 1500 m 程度であった．図(f)の黒および

青矢印はき裂の先端を表している．複数のき裂が加工傷内部で発生していた．図(g)の黒矢印

はき裂の先端を表している．N/Nf = 0.2 で加工傷全体がき裂となっていることがわかる．また，

図(i)に示すように，図(f)に示したき裂が合体していることがわかる．その後，他の加工傷か

ら発生したき裂と合体しながら破断に至っていた．図(d)と図(f)を比較すると，高さが急激に

変化している部分からき裂は発生している．そのため，図 6.6に示したような加工傷の谷底の

角を起点にしてき裂が生じると考えられる．結果は省略するが，HG-AM でも同様のき裂発生

進展挙動であった． 

 

Fig.6.14  Optical micrographs of HG-GR at N/Nf, EP = 0.2(a), 0.4(c), 0.6(e) and 0.8(f). (b) and (d) 

are close up images using laser micrograph.  

300 m 

L
o

ad
in

g
 d

ir
ec

ti
o

n
 

(a) 

(b) 

300 m 

(c) 

(d) 

50 m 

(d) 

50 m 

(b) 

300 m 

(e) 

300 m 

(f) 



 

 

第 6章 オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lへの適用             

 

 

86 

 

 

Fig.6.15  Optical micrographs of No.1-AM at N/Nf, EP = 0 (a), 0.1(e) and 0.2(g). (b) , (c), (f), (h) and 

(i) are close up image of (a), (b), (e), (g) and (h) , respectively. (d) is height distribution 

result observed laser micrograph. 
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No.4-AM の場合，表面レプリカの採取範囲外から主き裂が発生していた．そのため，表面

レプリカの採取範囲内で発生していたき裂について観察した．図 6.16に No.4-AM のレプリカ

観察写真を示す．き裂は加工傷から発生していた．図(c)に示すように，高さが急激に変化し

ている部分からき裂は発生しており，加工傷の谷底の角からき裂は発生したと考えられる．

N/Nf,EP = 0.3 では加工傷全体がき裂となり，加工傷の外へき裂が進展していた．以上のように

No.1-AM と同様の挙動が観察された一方，図 6.17 に示すように，No.5-AM では線状の加工傷

からのき裂発生も確認された．疲労試験後の No.1-AM を切断し，FEFEMで観察した結果を

図 6.18に示す．加工傷の角や加工傷内部をき裂が進展している様子がわかる． 
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Fig.6.16  Optical and laser micrographs of No.4-AM at N/Nf, EP = 0 (a), 0.2(e), 0.3(f) and 

0.77(g). (b) and (h) are close up image of (a) and (g), respectively. (c) is height 

distribution image using laser micrograph. Sectional configuration of surface on the line 

from A to A' (d). 
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6.3.5 弾塑性き裂進展特性 

微小き裂進展を破壊力学的に評価した．き裂進展速度 da/dNと J積分範囲Jの関係を図 6.19

に示す．da/dNとJの計算方法は以下のとおりである（32）（34）．アスペクト比 a/c = 1 を仮定し，

表面き裂長さ 2cからき裂深さ a を求めた．aと Nの関係の測定結果 3 点を 2次近似し，中央

点の傾きから dadNを求めた．J の計算には Dowling の簡便式を用いた（59）． 
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Fig.6.17  Optical and laser micrographs of No.4-AM at N/Nf, EP = 0 (a), 0.2(e), 0.3(f) and 

0.77(g). (b) and (h) are close up image of (a) and (g), respectively. (c) is height 

distribution image using laser micrograph. Sectional configuration of surface on the line 

from A to A' (d). 
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ここでpは塑性ひずみ範囲である．nfは繰返し硬化指数であり，nf = 0.404 を用いた（33）．F

は形状による補正係数であり，0.714 とした(59)．E は Young 率である．また，比較のために，

日本機械学会「発電用原子力設備規格維持規格（JSME S NA1-2004）」のステンレス鋼の da/dN

応力拡大係数範囲K関係を da/dNJ 関係に変換し，破線で示す（65）．丸棒試験片は砂時計型

試験片よりもやや低速側になったが，，表面仕上げ条件および試験片形状によらず da/dNJ

関係は一致していた．また，JSME S NA1-2004 の da/dNJ 関係とも一致していた． 
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Fig.6.18  Observation of cross section of No.1-AM by SEM. 
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Fig.6.19  Relationship between crack growth rate and J integral range. 

6.3.6 SUS316L のき裂発生進展挙動に及ぼす表面加工層の影響 

GRの最表面は塑性変形層である．GRの疲労寿命は EP とほぼ同程度であった．GR の主き

裂の発生はすべり帯から発生しており，EP と同様であった．GR の da/dNJ 関係は EP のも

のと一致していた．塑性ひずみは応力範囲を増加させ，疲労寿命を低下させる（33）．塑性変形

層は表面から 30～50 m程度であり，疲労寿命初期にき裂最深部は塑性変形層を貫く．また，

表面から離れるほど加工による塑性ひずみは小さくなる．そのため，塑性変形層が疲労寿命

に及ぼす影響は小さかったと考えられる． 

一方で，AM の場合，加工傷の内部でき裂が発生していた．疲労寿命の初期に加工傷全体が

き裂となっていた．そのため，加工傷の寸法を初期き裂寸法と考えることができる．No.1 お

よび HG のように加工傷が大きい場合，疲労寿命は大きく低下する．一方，No.4 のように，

加工傷が小さい場合，疲労寿命の低下は小さい．また，図 6.7に示すように，試験片の最表面

部は超微細粒層になっている．そのため，加工傷が小さい場合でも，すべり帯からき裂は発

生せず，図 6.17 に示すような線状の加工傷からき裂が発生する． 

以上のように，加工傷の大きさによって疲労寿命が大きく異なっていた．そのため，加工

傷が低サイクル疲労強度に及ぼす影響のモデル化について，第 5 章のモデルを用いてのちに

検討する． 
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6.3.7 材料による違い 

第 3 章で示した手法を用いて表面加工層を分離した結果，SUS316L の表面加工層を分離で

きていた．そのため，第 3章で示した分離手法は SUS316Lにも適用できると考えられる． 

SUS316Lと Alloy718 のき裂発生進展挙動を比較したところ，SUS316Lのき裂の発生進展挙

動は Alloy718 とほぼ等しかった．両者の加工傷の発生メカニズムは異なっていたが，主き裂

は両者ともに加工傷から発生しており，加工傷発生メカニズムの違いの影響はなかった．ま

た，Alloy718 には介在物が存在している．それにより，長寿命になると材料内部の介在物か

らき裂が発生することから，表面の強化による長寿命化には限界があった．SUS316L には介

在物はないが，SUS316Lとほぼ同材料である SUS316NG では内部破壊が報告されている (66) ．

そのため，SUS316Lでも表面の強化による長寿命化には限界があると推定される． 

両者の違いとしては，残留応力の影響が挙げられる．Alloy718 では残留応力が疲労寿命に

大きな影響を及ぼしていたが，SUS316Lでは残留応力は影響を及ぼしていなかった．これは，

両材料の降伏応力による違いである．すなわち，降伏応力が 800 MPa程度の Alloy718 では低

サイクル疲労域でも降伏が生じないが，降伏応力が 300 MPa程度の SUS316Lでは低サイクル

疲労域では降伏が生じる．このように，疲労寿命に影響を及ぼす因子が降伏応力に応じて変

化する．しかし，このような残留応力とその解放挙動の影響は 4 章で検討し，第 5 章でモデ

ル化していることから，SUS316L にも第 5 章のモデルを適用できると考えられる．そこで，

6.4 節では実際に SUS316L に第 5 章のモデルを適用する．また，加工傷のモデル化について

も検討する． 

 

6.4 モデルの適用 

6.4.1 解析条件 

第 5章で提案したモデルを SUS316Lに適用し，疲労寿命を予測した．また，加工傷のモデ

ル化についても検討した．予測を行った試験片は No.1-AM，No.4-AM および No.1-EP である．

No.1-EP には加工傷がないことから，2c0を結晶粒径と同じとし，2c0 = 26mに決定した．そ

して，a/c = 1を仮定し，a0 = 13.0mとした．No.1-AM，No.4-AM は旋盤加工の試験片である．

そのため，加工傷の寸法から初期き裂長さ 2c0と初期き裂深さ a0を決定した．以下の 3 種類
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の方法を用いて，加工傷の寸法から 2c0と a0を決定した．1 つ目は加工傷の深さを用いて 2c0

と a0を決定する方法である．表面仕上げの評価には，表面粗さ等の深さ方向の測定結果が用

いられることが多いことから，加工傷の深さだけを用いた予測を行った．図 6.4および 6.5を

基にして No.1-AM では a0 = 8.5m，No.4-AM では a0 = 4.0mとし，初期アスペクト比 a0/c0 = 

1 を仮定し，No.1-AM では 2c0 = 17m，No.1-AM では 2c0 = 8.0mとした． この予測法を「予

測法 1」とする． 

2 つ目の予測法は，加工傷の深さを 2a0に，加工傷の表面長さを 2c0に用いる方法である．

疲労寿命の初期に加工傷と同程度の表面き裂長さになっていたことから，この予測法を行っ

た．図 6.4および 6.5を基にして No.1-AM では a0 = 8.5m，No.4-AM では a0 = 4.0mとし，

図 6.15(a)を基に No.1-AM では 2c0 = 1500m，図 6.16(a)を基に No.4-AM では 2c0 = 70mとし

て予測を行った．この予測法を「予測法 2」とする． 

3 つ目の予測法は，加工傷の表面長さを用いて 2c0と a0を決定する方法である．図 6.15(a)

を基に No.1-AM では 2c0 = 1500m，図 6.16(a)を基に No.4-AM では 2c0 = 70m とし，a0/c0 = 1

を仮定して a0を求め，予測を行った．この予測法を「予測法 3」とする． 

以上の 3 つの初期き裂寸法を用いて疲労寿命予測を行い，比較した．初期き裂寸法以外の

モデル化は以下のとおりである．ひずみ範囲は実験と同じく = 1 %とした．塑性変形が

生じているため，残留応力の影響は考慮しなかった．疲労試験中の繰返し硬化は考慮せず，

図 6.12を基にしMPaとした．き裂進展特性には da/dNJ関係には JSME S NA1-2004

のものを用いた（65）． 

 

6.4.2 解析結果 

SUS316Lのき裂進展の予測結果を図 6.20に示す．図(a)は 2cN関係，(b)は a-N関係である．

点線，破線および実線は予測結果を示し，記号は実験結果を示している．図(b)に示した実験

結果は，a/c = 1を仮定して 2c から求めたものである．点線で示す予測法 1の予測結果は実験

結果よりも長寿命であり，危険側の予測を与えていた．以上のように，加工傷の深さのみを

用いて疲労寿命を予測した場合，危険側の予測となる．実線でしめす予測法 2 の予測結果は，

予測法 1 の予測結果よりも実験結果に近づくものの，実験結果よりも危険側の予測になって

いる．つまり，加工傷の深さと長さを用いても安全側の予測はできない．破線でしめす予測

法 3の予測結果は，実験結果よりも短寿命側になっており，安全側の予測となっていた． 
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Fig.6.20  Results of crack growth prediction. Symbol indicated experimental results.  
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6.4.3 加工傷のモデル化 

以上のように，加工傷の表面長さと深さを初期き裂長さとしても安全側の予測とはならず，

加工傷の表面長さを 2c0とし，a0/c0 = 1を仮定しなければ安全側の予測が得られない．この原

因は明らかではないが，加工傷のように極めて扁平なき裂は表面の塑性変形層によって加速

されることが考えられる．また，加工傷をレーザー顕微鏡や原子間力顕微鏡 AFM を用いて観

察した場合，加工傷の深さを過小評価していることが考えられる． 

表面粗さ等の深さ方向の測定結果のみでは加工傷の評価としては不十分であり，表面粗さ

の結果のみを用いて疲労寿命予測を行うと危険側の予測となることがわかった． 

 

6.4.4 本研究で提案したモデルの適用範囲 

本章では，第 2～5 章で提案したモデルをオーステナイト系ステンレス鋼 SUS316L に適用

した．その結果，低強度である SUS316Lでは，残留応力が低サイクル疲労寿命に及ぼす影響

が小さい点が Alloy718 と異なっていた．しかし，降伏応力による残留応力の影響度の違いは

第 3 章の残留応力解放シミュレーションによって考慮できる．また，Alloy718 の加工傷は介

在物によって生じていたが，SUS316L の加工傷は構成刃先によって生じていた．しかし，加

工傷発生メカニズムが異なるが，どちらの加工傷もレーザー顕微鏡もしくは原子間力顕微鏡

AFM を用いることで形状評価が可能である．以上のことから，SUS316Lに対しても本研究で

提案したモデルを適用できると言える． 

 表面加工層の因子が「残留応力」「加工傷」「粗さ」「微細粒層」「塑性変形層」で構成され

ており，これらの因子がき裂及ぼす影響が第 4 章に示したような影響ならば，他の材料にも

適用可能であると考えられる．多くの材料の表面加工層は上記の条件を満たすため，一般的

な材料では本研究のモデルは適用できる．一方で，例えば，微細粒層や塑性変形層によって

き裂進展が加速されるような場合や，微細粒層がもろく疲労寿命の初期に割れ初期き裂寸法

を増加させる場合などには，第 2 章で示した観察手法は適用できるが，第 5 章で提案したモ

デルは適用できない． 

本研究で提案したモデルは，材料自体を観察し，観察結果を基に低サイクル疲労寿命を予

測するモデルである．そのため，どのような加工方法でも予測可能であると考えられる．た

だし，研削白層のように硬くてもろい層が発生すると適用できない．また，放電加工では融



 

 

第 6章 オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lへの適用             

 

 

95 

 

解により除去するため，表面加工層，特に「微細粒層」や「塑性変形層」などの「材料自体

の変化」が大きく異なると考えられる． 

第 5 章で提案したモデルでは，疲労寿命の大半がき裂進展寿命であると仮定している．そ

のため，き裂発生寿命が支配的になる高サイクル疲労には第 5 章のモデルは適用できない．

表面加工層がき裂発生に及ぼす影響を明らかにし，高サイクル疲労寿命に及ぼす表面加工層

の影響をモデル化することが今後の課題である． 

 

6.5 結言 

本章では，オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lに対して本研究で提案したモデルを適

用した．それにより，提案したモデルの他材料への適用性について検討した．また，加工傷

のモデル化について検討した．得られた知見は以下のとおりである． 

1. 第 2章で提案した手法を用いて SUS316Lの表面加工層を観察した．SUS316L でも加工

層を観察することができた．第 2章で提案した観察手法は SUS316Lでも適用可能だと

考えられる． 

2. SUS316Lと Alloy718 では，加工傷の生成メカニズムが異なっていた．Alloy718 では介

在物によって加工傷が生じていたのに対し，SUS316L では構成刃先により加工傷が生

じていた． 

3. SUS316L に対して回転速度を変えて加工を行った．その結果，回転速度を遅くすると

表面粗さは減少し，加工傷の大きさが小さくなっていた．また，圧縮残留応力は増加

し，塑性変形層，微細粒層および超微細粒層が小さくなっていた． 

4. 第 3章で提案した手法を用いて表面加工層を分離した． SUS316Lでも表面加工層を分

離できることが明らかとなった． 

5. 旋盤加工を施した試験片の場合，き裂は加工傷および介在物から発生していた．微細

粒層を除去した試験片の場合，き裂はすべり帯から発生していた．この挙動は Alloy718

および SUS316Lともに同様であった． 

6. 塑性変形層はき裂寸法に対して薄く，塑性変形層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響

は小さかった．SUS316L では，加工傷がある場合，加工傷の谷底の角からき裂が発生

する．加工傷内で複数のき裂が発生し，加工傷内部で合体および進展する．疲労寿命

の初期に加工傷の表面長さと同程度のき裂に成長する．そのため，加工傷が大きい場
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合，疲労寿命が大きく低下していた．一方で，残留応力の影響は見られなかった． 

7. 提案したモデルを SUS316Lに適用した．加工傷の深さを初期き裂深さ a0に用い，初期

アスペクト比 a0/c0 = 1を仮定してき裂進展予測を行った結果，危険側の予測となった．

加工傷の表面長さと深さを初期き裂長さとしても安全側の予測とはならず，加工傷の表

面長さを初期表面き裂長さ 2c0とし，a0/c0 = 1 を仮定することで安全側の予測が得られ

ることが明らかになった． 

8. 以上の結果から，SUS316L に対しても本研究で提案したモデルを適用できると言える．

また，表面加工層の因子が「残留応力」「加工傷」「粗さ」「微細粒層」「塑性変形層」で

構成されており，これらの因子がき裂及ぼす影響が第 4 章に示したような影響ならば，

他の材料にも適用可能であると考えられる．多くの材料の表面加工層は上記の条件を満

たすため，一般的な材料では本研究のモデルは適用できる． 
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第 7章 結論 

7.1 結論 

航空機のジェットエンジンの安全のためには，Ni基超合金 Alloy718 の低サイクル疲労強度

を明らかにすることが重要である．低サイクル疲労強度は表面加工層の影響を受けるため，

表面加工層が Alloy718 の低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにすることが重要である．

表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を明らかにするためには，表面加工層の簡便

な評価方法の開発も重要である．さらに，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響を

モデル化し，低サイクル疲労寿命予測法を確立することによって低コスト化が可能だと考え

られる． 

一方で，配管や圧力容器に用いられるオーステナイト系ステンレス鋼 SUS316Lなどでも表

面加工層の影響が問題となる．一般的に疲労強度やき裂発生進展挙動は材料に強く依存する．

そのため，そのため，他の材料への適用範囲を調査する必要がある． 

表面加工層は「表面形状の変化」「材料自体の変化」および「残留応力の発生」に大別でき

る．「表面形状の変化」は表面粗さによって評価されるが，表面粗さでは加工傷の評価はでき

ず，また，深さ方向の形状しか評価できていない．「材料自体の変化」は硬さやエッチングに

よって評価されるが，硬さでは空間分解能が低く，押込み深さが小さい場合硬さの定量的意

味も少ない．この問題に対し，近年，電子線後方散乱回折法 EBSD 法の開発により，簡単な

表面加工層手法の開発が期待できる．また，計算技術の発達により，実験的観察と計算技術

を組み合わせることで，現象の詳細な解明が期待できる． 

表面加工層が疲労強度に及ぼす影響に関する研究は古くから行われているが，①表面加工

層自体が複雑であり，分割することが困難である．②表面加工層を測定すること自体は難し

い③加工条件や材料，負荷荷重などパラメータが多すぎて体系的な研究ができない．などの

理由により解決できていない．①に対しては，適切な加工条件を検討するとともに表面加工

層の分割を適切に行う必要がある．②については，表面加工層の観察手法の開発が求められ
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る．③に対しては，加工方法ではなく，表面加工層の因子に着目することで加工方法によら

ない評価方法の確立を目指す．また，モデルの適用範囲を適切に検討する必要がある． 

本研究では，加工を受けた Alloy718 の低サイクル疲労寿命予測モデルを構築することを目

的とした．まず，Alloy718 の表面加工層を観察した．それにより，旋盤加工の表面加工層の

評価方法を検討した．特に，EBSDを用いた微視組織観察を行い，EBSD を用いた表面加工層

の評価方法について検討した．次に，表面加工層の各因子の分割方法について検討した．検

討した表面仕上げを試験片に施し，低サイクル疲労試験を行った．それにより，表面加工層

が低サイクル疲労強度に及ぼす影響について検討した．その際，残留応力の解放挙動が問題

となった．そのため，結晶塑性有限要素法を用いて，残留応力解放挙動を詳細に検討した．

低サイクル疲労試験および結晶塑性有限要素法解析を踏まえて，表面加工層が低サイクル疲

労に及ぼす影響をモデル化した．さらに，提案したモデルを SUS316Lに適用し，モデルの適

用範囲について検討した． 

得られた知見は以下のとおりである． 

 

(1)表面加工層の観察手法 

Ni超合金Alloy718に旋盤加工を施し，表面加工層の観察手法について検討した．特に，EBSD

法を用いた微視組織変化観察手法の開発を行った．透過型電子顕微鏡 TEMや硬さ試験結果を

EBSD の観察結果と比較し，EBSD を用いた表面加工層観察法について検討した．その結果，

旋盤加工された試験片の表面にはバルク層，塑性変形層および微細粒層に分かれていること

を観察できた．そして，局所方位差パラメータを用いることで塑性変形層深さと微細粒層深

さを定量的に評価できることが明らかとなった． 

表面形状変化については，レーザー顕微鏡および原子間力顕微鏡 AFM を用いて加工傷の形

状に着目して観察した．旋盤加工された試験片の表面には加工傷が生じており，加工傷をレ

ーザー顕微鏡で観察することで，加工傷の形状を詳細に観察することができた．加工傷は介

在物によって生じていることがわかった． 

残留応力については，X 線回折法 XRD を用いて残留応力を測定した．残留応力は XRD を

用いることで測定が可能であった． 

以上の手法を用いることで表面加工層の観察が出来ることが明らかとなった． 

 

(2)Alloy718 の低サイクル疲労強度に及ぼす表面加工層の影響 
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低サイクル疲労試験を行い，表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響について検討

した．表面加工層には複数の因子があり，それらが複合的に疲労強度に影響を及ぼすため，

個々の影響を個別に検討した上でそれらの影響を総合的に評価する必要がある．そこで，表

面加工層の個々の因子を個別に検討するために，表面加工層の分離手法について検討した．

電解研磨，エメリ紙研磨による表面除去および荷重条件により表面加工層の因子を分離した．

(1)で示した手法を用いて表面加工層を観察し，表面加工層を定量的に評価した．その結果，

表面加工層が適切に分離できており，この手法を用いることで表面加工層を分離できること

が明らかとなった． 

その試験片に対し，低サイクル疲労試験を行い，疲労寿命や微小き裂の発生進展挙動を比

較することで，表面加工層のそれぞれの因子が低サイクル疲労寿命に及ぼす影響を検討した．

低サイクル疲労試験を行った結果，最表面に微細粒層がある場合，き裂は加工傷および介在

物から発生していた．微細粒層を除去した試験片ではき裂はすべり帯から発生していた．塑

性変形層はき裂寸法に対して薄く，低サイクル疲労強度に及ぼす影響は小さかった．一方で，

残留応力とその解放挙動が疲労強度に大きな影響を及ぼしていた．残留応力はき裂閉口に影

響を与え，有効応力拡大係数を減少させ，疲労寿命の初期のき裂進展に影響を与えると考え

られる．Alloy718 に対する実験では，加工傷は疲労寿命に影響を与えていなかった．  

SUS316L に対して低サイクル疲労試験を行い，加工傷が低サイクル疲労強度に及ぼす影響

について検討した．加工傷が大きい場合，初期き裂寸法を大きくすることから疲労寿命が大

きく低下していた． 

Alloy718 には介在物が存在するため，表面を強化すると介在物を起点とした内部破壊が生

じていた．そのため，表面加工層の向上による長寿命化には限界があることがわかった． 

 

(3)残留応力解放と微視組織変化の関係 

Alloy718 は降伏応力が大きく，低サイクル疲労領域でも残留応力が影響していた．残留応

力は降伏応力を超えると解放されるが，降伏が生じる応力である残留応力は微視組織により

変化する．また，結晶粒ごとに異方性があることから，局所的に残留応力が解放される可能

性がある．そこで，結晶塑性有限要素法により，加工の微視組織をモデル化し，残留応力解

放挙動の解析を行った．それにより，残留応力解放と微視組織の相互作用について検討した． 

残留応力解放シミュレーションを行った結果，ひずみ範囲xx = 1.4 %の場合，いずれの表

面加工層でも残留応力が解放されていた．一方，xx = 0.8 %の場合，旋盤加工の表面加工層
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のモデルでは，表面の残留応力は解放されなかった．微細粒層を取り除いたモデルでは，局

所的に残留応力が解放されていた．表面加工層のないモデルでは残留応力が生じていない．

この残留応力解放挙動は実験の疲労寿命と整合性が取れていた．塑性変形層では，背応力と

残留応力の影響により圧縮負荷時に降伏が生じ，残留応力が解放されていた．微細粒層では，

結晶粒径が小さくなった影響により，引張負荷時，圧縮負荷時ともに降伏が生じにくくなっ

ていた．この残留応力解放挙動は実現象と対応していると考えられた．以上のことから，結

晶塑性有限要素法によって得られた残留応力解放挙動と疲労寿命の関係は妥当であると考え

られた． 

塑性変形層の場合，引張負荷時には圧縮残留応力が解放しにくいが，圧縮時には解放され

やすい．特に，低サイクル疲労では応力が両振りになることが一般的であるため，塑性変形

層の圧縮残留応力は特に解放されやすいと考えられる．一方，微細粒層では，引張時および

圧縮時ともに圧縮残留応力が解放されにくい．以上のように，塑性変形層と微細粒層では残

留応力の解放されやすさが異なる．そのため，圧縮残留応力による長寿命化を期待する場合，

微視組織変化も考慮する必要があることがわかった． 

 

(4)表面加工層が低サイクル疲労強度に及ぼす影響のモデル化 

低サイクル疲労試験および結晶塑性有限要素法解析の内容をまとめ，表面加工層が低サイ

クル疲労強度に及ぼす影響をモデル化した．破壊力学を用いてき裂進展をモデル化し，それ

に表面加工層の影響を適用し，疲労寿命予測モデルを構築した．表面粗さはひずみ範囲の増

加としてモデル化した．微視組織変化は，結晶塑性有限要素法による残留応力解放シミュレ

ーションを行い，解放後の残留応力分布を求めることでモデル化した．残留応力については，

外力による応力拡大係数と残留応力による応力拡大係数を足し合わせ，き裂開口率を考慮す

ることでモデル化した．加工傷は初期き裂寸法によってモデル化した．この時，加工傷の表

面長さと深さを初期き裂長さとしても安全側の予測とはならず，加工傷の表面長さを初期表

面き裂長さ 2c0とし，初期アスペクト比 a0/c0 = 1 を仮定することで安全側の予測が得られる． 

このモデルを用いて疲労寿命予測を行い，実験結果と比較して妥当性について検討した．

実験結果と解析結果を比較したところ，解析結果は実験結果の 90 %～130%となった．そのた

め，提案したモデルは妥当であると言える． 

提案したモデルを用いて，残留応力の解放が疲労寿命に及ぼす影響を検討した．残留応力

の解放を考慮しないシミュレーションと解放を考慮したシミュレーションを行い．両者を比



 

 

第 7章 結論                                    

 

 

101 

 

較した．残留応力の解放を考慮しない場合，考慮した場合と比較して EP2では疲労寿命が 1.3

倍であった．一方，T1 では 1.1 倍程度になった．EP1 では残留応力がすべて解放されている

が，T1 では表面の残留応力は解放されず，内部の残留応力が解放されている．以上のことか

ら，疲労強度を長寿命化させるためには，微細粒層により表面部分にある高い圧縮残留応力

が解放されないことが重要だと言える． 

 

 (5)提案モデルの適用範囲 

以上の提案した手法を SUS316Lに適用し，他の材料への適用性について検討した．提案し

た手法を用いて表面加工層を観察した結果，SUS316L でも表面加工層が観察可能であった．

SUS316L の加工傷は構成刃先によって生じていた．そこで，回転速度を変えて加工を行った

結果，回転速度を遅くすると加工傷の大きさが小さくなっていた．また，表面粗さは減少し，

圧縮残留応力は増加し，塑性変形層，微細粒層および超微細粒層が小さくなっていた．提案

した手法を用いて表面加工層を分離したところ，SUS316Lでも表面加工層を分離できていた．

その試験片に対し，低サイクル疲労試験を行った．最表面が微細粒層の場合，加工傷および

介在物からき裂が発生していた．微細粒層を取り除いた場合，すべり帯からき裂が発生して

いた．加工傷が大きい場合，疲労寿命が大きく低下していた．一方で，残留応力の影響は小

さかった． 

提案したモデルを SUS316Lに適用し，疲労寿命を予測した結果，安全側の疲労寿命を予測

できていた．そのため，SUS316L に対しても本研究で提案したモデルを適用できると言える． 

表面加工層の因子が「残留応力」「加工傷」「粗さ」「微細粒層」「塑性変形層」で構成され

ており，これらの因子がき裂及ぼす影響が(2)に示したような影響ならば，他の材料にも適用

可能であると考えられる．多くの材料の表面加工層は上記の条件を満たすため，一般的な材

料では本研究のモデルは適用できる． 

 

(6)今後の展望 

本研究で用いた加工傷評価法，残留応力測定法および EBSD 観察を用いて表面加工層を評

価し，表面加工層モデルに適用することで，実験を行わずとも疲労寿命を予測できる．これ

により，実験を行わずとも疲労寿命を予測できることからコスト削減につながる．また，実

製品の加工状態から疲労寿命を予測できるようになることから，加工不具合発生時の製品安

全性評価等にも役立つと考えられる． 
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一方で，本研究の適用範囲は低サイクル疲労領域にのみ適用可能であると考えられる．高

サイクル疲労域ではき裂発生寿命が疲労寿命に占める割合が大きくなるため，本研究で提案

したモデルを適用できないと考えられる．高サイクル疲労寿命に対する表面加工層の影響を

明らかにするのが今後の課題である． 
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