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1．緒 言

　鉄合金において，NiとMnはともにオーステナイト（γ）

安定化元素でありFe　一　NiとFe－Mnの2元系状態図

は類似している。Fe－Ni合金が広く研究され高N呈の

低温用鋼や強靱鋼の基礎が確立しているのに比べると，

Fe　一Mn合金に関する研究は少なく不明な点が多い。経

済的理由からNiをMltで代替する試みがステンレス鋼等

で古くからなされてきたが，近年ではFe－Mn系合金の

低温特性や磁気的特性が注目され種々の新材料開発が進

められている。特に，形状記憶合金としてのFe　一Mi一

Si合金のように構造材料としてのみならず機能材料と

しても注目されつつある。
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　Fe－M纂系合金の力学的挙動はマルチンサイト変態の

影響を受けることが多い。Fe　一一　Mn系合金において起こ

りうるマルチンサイ5変態には3種類ある。すなわち，

7（fcc）→ε（hcp）マルチンサイト，7→α’（bcc）マ

ルチンサイト，およびε→α’変態がある（1×2＞。これら

マルチンサイト変態は，磁気変態（ネール点）の影響を

強く受ける（3）（4）ようで，その変態挙動はかなり複雑であ

る。すなわち温度の低下にともない，ネール点で常磁性

から反強磁性に変わることがγの磁気エントUピーを下

げ，マルチンサイト変態に必要な自由エネルギー差（駆

動力）の増加をとめてしまう。ところがFe－MRにSi

やCoを添加するとネール点が下がり，そのMn量では

起きなかったマルチンサイト変態を起こすことができる（4）。

特にSiの添加は形状記憶現象に必要と考えられる条件，

〈エ〉十分低いネール点をもつ，＜2＞γの積層欠陥エ

ネルギーが低い，〈3＞γマ5リックスの強度が高い，

に対して好ましい効果をもたらすと言われている（5）。一

方，低温用鋼としての高Mit鋼では，マルチンサイト組

織の状態や加工誘起マルチンサイト変態が強度，靱性，

疲労特性に大きな影響を及ぼす（6）。

　しかしながら，Mn量を変化させたときのFe　一MR　2

元系合金の全貌が十分に理解されていないのに加えて，

Si添加の影響はあまり詳しく報告されていない。そこ

で，本研究ではM難量の異なるFe　一Mlt　2晶系の引張性

質，金属組織，および熱力学のまとめを試み，その基礎

の上にFe　一MR　一Si系について調べ検討を加えた。

で圧延した。これは前のグループが室温の加工で加工誘

起変態によりα’が生成するのに対して後のグループは

主にεが生成するためである。εのみが多量に生成する

場合は圧延加工が困難となるためにγ単相域で加工する

必要がある。これらより平行部の寸法が約3◎×5×1

（mm）の引張試験片を切り出した。　次に各試験片はア

ルゴンガス雰囲気中で1273K，3．6　ksの溶体処理後水

焼入れした。

　（2）X線回折による体積率の測定

　各試験片は機械的研磨（エメリー紙＃400　一lOOO）

ののち，電解研磨（過塩素酸：酢酸＝1：9）または化学

研磨（フッ化水素：過酸化水素＝・1：9）を施した。光学

顕微鏡観察のためのエッチングはナイタールとチオ硫酸

ナ5リウム過飽和水溶液＋ピロ亜硫酸カリウム⑦で行っ

た。機械研磨による加工誘起マルチンサイトが電解研磨

で消えたことを光学顕微鏡で確かめたのち，X線測定を

した。ここでは，一個の試験片でγ，ε，α’それぞれ

3種の面の回折ピークを測定し，それらの組み合わせで

体積率を算出して単純平均をとった。誤差範囲は約5％

である。

　（3）引張試験

　引張試験はテンシmンRT　M～1　T（容量1t）を用いて，

室温にて引張速度5　mm／m　inで行った。引張変形中の

構成相の体積率変化を知るために引張中に適当な変位量

で止めて除荷し，試験片をはずしてX線回折と光学顕微

鏡観察を行い，再び試験機に取り付けるという手順を繰

り返すことも行った。

2．実験方法

　本研究で使用した合金は種々のFe－MnおよびFe　一

Mn－Si合金であり，各合金を含まれるMnおよびSi

の近似量で表現すると，Fe一：Mn　2元山は12Mn，14M互

16Mn，20Mn，25Mn，27Mkであり，Fe－Mn－S　i

3元三は12M：n6Si，17漁6Si，22Mn6Si，27Mn

6Si，32Mn6Si，33Mn6Siである。
　（1）試験片作成

　高周波溶解炉においてまず真空中で電解鉄もしくは電

磁軟鋼を溶かし，つづいてアルゴンガスを封入してMnや

Siを投入，溶解し，数分後に鋳込んだ。直方体状のインゴ

ットを熱間圧延で約10mm厚にし，その後1473Kにて

1H（86．4ks）均一化処理を行った。さらに引張試験片

にするものは，14Mn，16Mn，17Mnは冷問，20Mn，25Mn，

17Mn　6　S　i，33Mn　6　S　lは温間（約40◎℃，　Af点以上）

5。実験結果および考察

　（1）熱的（athermal）変態

　代表的な組織をFig．ユに示す。（a）は16MRにおけるγ

＋ε2相混合である。灰色がγ，白がεを表し，その境

習は（lil）γ（／／（000エ）ε）と試験片断面の交線

（（111）γ　trace）である。（111）には等価な面が4

通りあるので組織写真で（111）γtraeeも4方向存在

し得る。この組織は市街地に似ている。（b）と（c）は16Mn

で研磨時に加工誘起によりε中に生成したα’とγ中に

直接生成したα’を示しており，ともにラス状であるが

後者の方が大きく成長しており両者の形態は著しく異な

っている。14Mnでは冷却のみによってもこれらの2種

類のラスが生成することが確認された。このような2種

類のラスマルチンサイトについては守護ら（2）の報告があ
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Fig．1　Typical　optical　microstructures．（a）Fe－

　　　16Mn　alloy　as璽uenched，（b）Stress
　　　inducedα’within　e　plates　in　Fe－16Mn

　　　　　　　　　　　　　　　　ノ　　　alloy，（c）Stress　inducedα　withinγin

　　　Fe－16M簸alloy，（d）Fe－i7Mn－6Si　alloy

　　　as　quenched．

る。r方，（d）はFe－17Mn－6Siの焼入状態における

γ＋ε2相組織であり，Fe－Mn　2元系と比べるとε板

の幅が狭く，一つの結晶粒の中では一方向に並んで生成

しているものが多いのが特徴である。

　それゆえ，γ＋ε＋α’3相組織となった時にε中の

α’はε板が薄いために識別しがたいことがある。これ

はSiを加えたものは検鏡用の腐食がむつかしくなるこ

とも原因している。一方，広いγ中に直接生成したα’

は，容易に確認できる。

　つぎに，Fe－M難およびFe－Mn－Siの焼入状態の

構成相（熱的マルチンサイト変態量）の割合とMn含有

量の関係をFig．2に示す。　Fe－Mnでは，12，14Mn

でγ＋ε＋α’3相，16から25Mnではγ＋ε2相，27

Mnではγ単相である。εは17Mn付近が，最も多くな

っており，これまでの報告と良く一致している（1）⑦｝⑨。

著者の一一人らの報告（8）によると，γ→εのMs点は16Mh

1　7Mn，20Mn，25Mitでそれぞれ434，428，393，

384Kであり，Mf点は不明である（熱膨張計での測定

等では断定が困難なためである）。この点については後

で考察する。一方，Fe－MR－Siでは12Mn6Siはγ
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Fig．2　Relationships　between　constituent
　　　phases　and　Mn　content　in　Fe－Mn　and
　　　iR　Fe－Mn－Si　system．

・＋ε＋α’3相，22Mn6Siから27Mn6Siまでγ＋ε

で33Mn6Siはγ単相である。　Si添加による室温にお

けるε量の変化はあまり大きくない。また77Kにサブ

ゼロ処理をしたところ，ε量はFe－Mn　2元系ではほと

んど変化しないのに対して，Fe－Mn－Si3元系では低
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Fig．3　True　stress　一　true　strain　curves，　work

　　　hardening　rate　一　true　strain　curves　and

　　　the　changes　in　constituent　phases　of
　　　deformed　specimens　in　Fe－MR　alloys．

Mn側で増加がみられた。これによってεマルチンサイ

トのM：f点は2元系では室温以上，27Mn以下の3元系

では室温以下であると予想される。Si添加によってMs

点は，ほとんど変化しないことがわかっている（10）ので，

Siはγ一εの変態温度域を広げることになる。

　（2）加工誘起マルチンサイト変態と引張特性

　Fe－Mn　2元系とFe－M臓～Si3元系の引張試験の

結果をF　ig．3と4に示す。変形にともなう組織の変化の

例として王6Mnと33Mn　6　S　iの場合をそれぞれFig．5

と6に示す。F　ig．　3，4のそれぞれの図において上側は

真応力（i）一真ひずみ曲線と加工硬化率（di／di）

曲線，下は変形申の加工誘起変態による構成相の変化を

表している。Fe－Mn系における変形量と構成相体積率

の関係は，一部すでにH：oldenら（9）により報告されている。

（dσ／dε）線上の丸印は真ひずみ1％の点である。

ここで，（dσ／dε）と．σの交点はネッキング開始点を

示し，ここまでのひずみが均一伸びに対応する。

　さて，F　ig．3で，16Mnの加工硬化率曲線を見ると
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　’
加工硬化率は初期に大きく減少し凹部を作って上昇し続

いて凸部（極大値：2．4GPa）を作り再び減少する。この

ような特異な挙動は次のような原因で現れると考えられ

る⑧。まず，すべり転位もしくは加工誘起γ→ε変態で
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Fig．4　True　stress　一　true　strain　curves，　work

　　　hardeRing　rate　一　true　straiA　curves　and

　　　the　changes　of　constituent　phases　of
　　　deformed　specimens　iR　Fe一一Mn－Si　alloys．

生成したεが以前からあったε板に衝突すると変形の進

行が妨げられる（大きい加工硬化の原因）（11）。その交差

部の応力集中に助けられてe→α’変態が起こると応力

緩和を招き硬化率が大きく低下する（12）（13）。さらに変形
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Fig．5　The　change　ifi　microstructure　by　defor－
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Fig．6　The　ckaRge　in　microstructure　by　defor－

　　　mation　in　Fe－33MR6　Si．

が進んで，すでに生成したα’に新たなεやすべり転位

が衝突すると今度はα’は障害物になって加工硬化率を

上昇させる⑧。この過程は変形中の構成相の変化（Fi9．

3（b）下図）とそれに対応する組織変化（F19．5）を対比

させることで裏付けられるであろう。すなわち，Flg．5

において引張前（焼入状態）（a）は大部分がγ＋ε2相の

市街地状で部分的にεの生成しなかった広いγ領域があ

る。変形初期（真ひずみ1。3％）の（b）では加工誘起でε
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が増加するとともにα・も生成し始める。　変形申期

（11．O％）の（e）になると加工誘起ε→α’変態が活発と

なり生成したα’がεを埋めつくすほどに増加する。ε

の減少はε→α’変態のためであり，γの減少はγ→ε

とγ→α’変態のためである。破断後（25．9％）の（d）で

はα・の大量生成と大変形のために市街地の形跡は薄れ，

1日（111）γも湾曲している。つぎに，17Mnの加工硬

化率曲線では凹部は16Mnのそれよりも変形が進んでか

ら現れ，凸部の極大値は16Mnのそれほど高くない。組

織の変化を観察したところ焼入れ状態ではεが増えて広

いγ領域が少なくなりFig．2の結果を裏付けている。構

成相の変化をみると，α’が増加しはじめるのは変形中

期で，凹部が現れる時点と一致しているQ20Mnの加工

硬化率曲線は，凹部のみ現れたところで破断し凸部は現

れない。構成相の変化ではεが増加し続けα’は変形後

期になって少し現れる。25Mnの加工硬化率曲線は凹部，

凸部とも顕著ではない。この合金ではγ＋εの市街地に

εが増加し続けて市街地模様が変形するだけである。α・

の生成はほとんどみられない。最後に，14Mnの加工硬

化率曲線は，変形初期に急に落ち込むことはなく凸部が

現れ，しかもその極大値は5GPaと高い。これは焼入状

態で59％と多量のα・をすでに含み変形初期からγ→ε

変態やすべりの進行が妨害されるためであろう。このよ

うに，：Fe－Mn　2元系では金属組織の変化がMn量に敏

感に依存するために，力学的挙動も少しのMR量の相違

によって大きく変化することがFe－Ni系と異なる点で

ある。

　次に3元系について調べてみる。Fig．　4において17

M：n6Siと33Mn6Siの加工硬化率曲線の形状は変形

中期に平らになるところが似ているがその原因は異なる。

すなわち，構成相対積率の変化からわかるように前者は

ε→α・変態によるもので後者はγ→ε変態によるもの

と考えられる。変形後期になるとdo／dεは17Mn6Si

では緩やかに低下するのに対して33Mn6Siでは急激に

落ちる。17Mn6Siの構成相の変化は変形初期にεが若

干増加しα’が生成し，その後はα’が増加しつづけてεと

γは減少する。組織をみると変形初期にはεが増加した

ように見えるがα’はε板が細いので確認しがたい。変

形中期にはγ中に直接生成したα・も見られた。17　Mn

6Siを17Mnと比較するとα’の増加とεの減少が緩

やかなのでTRIP現象に有効に作用して伸びが大きく

なっている。一方，33Mn6Siの構成相の変化は焼入

状態のγ単相が加工誘起εを増加させるのみである。こ

の場合の組織の変化をFig．　6に示す。焼入状態（a）でほぼ

γ単相だったのが，変形初期（b）には一方向に並んだε板

を多量に生成している。このγ→εにともなう形状変化

によって加工硬化率は急に下がる。約5％変形した（b）で

はすでにε板は結晶粒によっては（111）γに添って2

方向に生成している。γ＃εによる形状記憶現象を発現

させるにはこのあたりが変形量の限界となるものかと思

われる。変形が進むと別の方向に並んだεが生成して先

に生成した方向のεと（e）のように交差して加工硬化率の

減少を妨げるものと考えられる。（d）ではε板が変形によ

って大きく湾曲している。これを同じγ→ε変態しか起

こらない25Mnと比較すると，25Mnは焼入状態でεが

生成しうる4方向に無作為に生成する市街地組織なので

加工誘起γ→ε変態によってdσ／dεが停滞する現象

はみられない。最終的なε量は両者であまり差がなく引

張強さもほとんど同じであるが，変形にともない刻々と

εの生成する33Mn6SiのほうがTRIP現象に有利で

あり均一伸びがかなり大きくなっている。

　：Fe－Mn　2元系では30wt％Mn以上になると焼入状

態はほぼγ相となり，引張破断させても生成するε量は

たかだか10％である（8）。　従ってSiの添加が高Mn側

で加工誘起γ→ε変態を促進させていることがわかる。

　最：後に引張諸特性値：とMn含有量の関係をFig．7と8

にまとめた。Fig．　7は引張強さとMR含有量の関係を表

しており，2元系の曲線は16Mnのところで谷をつくる。
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16から25Mnまでの今回のデータは先に報告した著者

の一人らの結果⑧と傾向がよく似ている。3元系は両合

金とも2元系より高く，17と33では17のほうが高い。
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次にFig．8に伸びとMn含有量の関係を示す。ここでは

均一（U慮form）伸びと全（Total）伸びを示す両繭線

とも17M11で山を作っている。この原因は以下のように

考えられる。14M11以下では変形の早い時点でα’主体

の組織となる。α’は一般に均一傭びが小さいのでこれ

を反映したものであろう。これに対しεも延性が低いの

で25M難近傍の伸びも小さい。17Mnあたりではε→

ev　S変態が変形にともない刻刻と進行し，これが伸びの

向上に寄与したものと考えられる。図中に破線で示した

ように25Mn以上では伸びは再び上昇し，31Mn付近を

頂上にまた滅適することがわかる。この山の原因はγ→

ε変態によるTRIP現象である。33Mn6Siではより多

量にεが加工誘起で生成するのにその伸びは31Mnより

かなり小さいものとなっている。このことはγ→ε変態

によるTRIPによってγ→α’変態による場合のように

IOO％YJ上もの伸びを発現させることQ4）はかなり困難

であることを示唆しているといえよう。一方，17Mn　6

Siは前に述べたように変．形量に対する加工誘起α’の増

加が17Mnより緩やかなので17Mnより伸びるようであ

る。

　　　　　　　　　　　丁一εL（「㎞◎乞a

　　　　　　　　　　　1’、、、e重＆ヒ1
　　　　　　　　　　ノ　　　　　へ　　　　　　　　　　！　　　　　　、、
　　　　　　　　　　1　u即Eし（Tc）納◎門守

三一＼一111C／＼ご副

・、◎梁二＝＼
　　　　、、　　　〃
　、　　　　　　　、、　　　　　　　　　　u偽i．了◎窒，

　、　　、　　　　　！　　　F優一Mh　　O　㈱
　　、、＿ノノ　　　　　Fe一醗fγS5自　國

　　G＝＝　1一一1－TS　一1－AGE　（1）

　　H＝”XFe　HFe＋XM　E［M　（2）
　　S＝xxXFe　SFe　＋XM　SM　一1－ASeen　（3）

AScon＝ww　R（XF．　hlXFe＋XM　InXM）　（4）

ここで
　　　’

　XF。，XM：鉄と合金元素Mの原子分率，　G：自由エ

ネルギー，H：エンタルピー，　S：エントuピー，

AScon：配置（eonfiguratioR）エントロピー，　R：気

体定数（1．987ca1／mol），および，、4GE：過剰

（exceSS）自由エネルギーである。

　（1）式に（2），（3），（4）式を代入すると，

　　G＝：XFe　GFe　十　XM　GM　十　d　GE

　　　　＋RT（XFe　1　RXFe　＋　XM　111XM　）

γ→α変態の駆動力を示す4GひαについてはGγ，

Gαの差を求めればよい。従って，

　　AGrwt　＝＝Ga－Gr　：xF．　dGP．a
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　　　alloys．

ここで

　　　　プゆ　　　　　　　　　　　　　　　ブ

十XM　AGM　十4GE　一・4GE

4G藩一4Gひ・。，　XM磁

9磁・相互糊パラメータ

（5）

（6）

　X＝XM＝（1－XF，）とおくと，（5）式は次のように

表される。

4．熱力学的検討

　まず簡単のため正則溶体近似によって，Fe－M捻2兀

系のα（bcc），γ（fcc），およびε（hcp）の自由エネル

ギー差を求めてみる。正則溶体近似とは理想溶体のG＝

H－TSに過剰自由エネルギー項4GEを加えたもので
ある（15）。すなわち，

　　4Gγφα一Gα一GL（1一・）4G養；α
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（7）

　　　　　　　÷・A（　γやα棚　＋x（1－x）9餓

従って，Fe－Mn　2元勲のα（bcc），γ（fce），および

ε（hcp）の自由エネルギー差は次のように表される。

　　　アう　　　　　　　　　　　　　　　　ブゆ　　　　　　　　　アつい　

　　AGFeMn　＝（1－x）∠4　GFe　　　　　　　　　　　　　　　　÷x4GMn

　　　　　　　　　　　　　　　ブづレ　
　　　　　　　　＋x（1－x）S？　F。M。　　　　（8）

AGJ；．e．　一（i－x）AGF，e　＋　．AG，li：e

　　　　　　＋・（・一・）ρ磁敷

ここで，xはMnの原子分率，4G畜3α，4G髭ε，

（9）
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4G温α，4G猛αは，各々FeとMnのγ→α変態お

よびγ→ε変態の自由エネルギー差を表しBreedisと

Kaufmanによる値を用いることにする。相互作用パラ

メータ9磁。についてKaufm・・Cま一1600・a1／m・1一一一一・

定と与えているが，石田と西沢にならって変態点の測定

値を利用して算出したものを用いた。すなわち，（Ms’

十As）／2よりTo　（両相のGが等しくなる温度）を推

定し組成（x）依存性を考慮する方法である。本研究室

のデータを使うと，52蕉謡n＝一2130＋4587．5x

（cal／mo1）となり，石田一西沢による一2590＋5470

xとほぼ一致した。当然のことながら，この方が実際の

変態挙動のM難依存性に良く合う。最近になって，非常

に微細なε板が37wt％以上の高Mn合金で観察され，

γとεの磁気変態の寄与を主体に考えるべきだとする主

張がなされており㈲，今後議論を呼ぶものと思われる。

一方，9〆論。についてはB・eedi・とK・・fmanによる

一6500十3．7T（cal／m◎1，Tは絶対温度）を用いた。

常圧ではαかrが安定相となるので，鵡磁。ω，

T）と4G蕾論、　（x，　T）に上記の熱力学パラメータを

入れて共通接線の法則（エネルギー最小）に基づきFe－

Mn状態図を計算してみたところ，既存のもの（17）と

よい一致が得られた。T＝　ToではJG£轟n（x，　To）

＝Oとなり，To一¢曲線を描くことができる（Fig．　9）。
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γ→εのTo一調曲線についてはBreedisとK：aufmaR

のものと西沢の方法を用いたものの両方を示す。これら

雪線の最大のxは前者ではx＝0．53，後者では¢＝0．30

である。

さて沼G鹸．と孤磁。の温度およびM蝿依

Fig．11　Relationship　among　free　energy　differ－

　　　　ence　（’γ→α），重empeτa撫re　a難d　M難

　　　　conte織擁n　Fe一轍alloys。

存性を計算した結果をFig．10と11に示す。　Fig。10は

　　rbeAG　　　　についてのもので矢印で示されたTo－x独線
はFig．9の点線で示されたγ→εのTo－x曲線と同じ

ものである。この曲線より上ではγが安定，下ではεが

安定である。約27％M捻以上ではすべての温度でγが

安定であり，実験結果と一致する。また約5at％Mn，

1◎OK付近が4G　「今ε最小である。　Fig．i1はAG「“a

についてのものでFig．10と同様70一一　x曲線はFig．9

のそれと同じものである。γ安定域はMn量が増加する

と低温側に広がり約22％以上ではすべての温度でγ安

定となる。純鉄の10◎K付近がA　G　「”’a最小である。

　F重9112は，想Mnと16Mnの室温付近の詳細であ

る。4G冷α，　AG　「d’eともに温度の低下にともない減

少するが，その割合が次第に緩やかになり100K近傍で

最小値を示す。ネール点TNは100Kより少し高温あた
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りに存在するようである（18）。γ→εに関するMsとAs

点の実測値よりγ→εの駆動エネルギーを求めてみると
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　メ
約90J／molである。室温以下に冷却してもε量は増「

kないという事実は，この駆動エネルギー（AGne）の

温度低下にともなう増加率の鈍化と関連していると思わ

れるが，Fig．12によれば，鈍化が室温付近から顕著に

なっている。前述のγ→εのMfが不明瞭な事実はこの

ようなA　G　「’s’εの温度依存性によるものであろう。つぎ

に，計算結果より，γ→α’変態について，文献⑲によ

るAs点を基に駆動エネルギーを推測すると，おおよそ

1000　J／m　olとなる。そこで，16Mnのγ→α’変態

に必要な、4G抄αが14M簸のそれとほとんど同じで

Fig．12の最小値（一1280J／mo1）よりごく少し小さ

い（図申の破線参照）と仮定すると，実験結果を都合良

く説明できる。

　すなわち，α’は16MRでは77Kまで冷却しても生

成しない（以前に，4．2K：に冷却したことがあるがやは

り認められなかった）が，14M丑では室温（一1410」

／mo　1）ですでに存在していた。また，14Mnを77K

に冷却した結果では約10％のα’の増加があった。つぎ

に，ε→α・変態について考えるには，Fig．12のAG　ne

と4Gひαの差をみれば良い。

　少し読み取りにくいが，計算値によると自由エネルギー

差の最大値は16Mnで530J／mol（17以上のMnで

はこれより小さい）であり，14M熱では室温ですでにこ

の値より大きくなっている。
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　このように，冷却によるマルチンサイト変態の挙動は

このような単純な取り扱いでもかなりよく説明できるこ

とがわかった。さらに，冷却によってはまったく起こら

ない変態でも，その自由エネルギー差より少量の加工に

より容易に起こる場合のあること（例えば，16Mnにお

けるα・の発生）も予測できる。

　石田と西沢は，Fe－17Mnのγ一ε変態に対する種

々の第三元素の影響を調べている。それによると，Si

はMs，As（従って，　To）をほとんど変化させない。

従って，Fe一瓢nにS圭を加えると，自由エネルギーが

変化するが，その影響はかなり小さいと思われる。一方，

Siは先に述べたようにTNを大きく低下させる効果を

もつことが知られている。それゆえ，Fig．12において，

Siの添加は鈍化のみられる温度を低温側へと移動させ

ると期待される。17簸ユ6Siにおいて室温から77K：

への冷却によって変態が進行するのはこのためであろう。

このようなMf点の問題やTNがMs点より高温になっ
た時の現象を熱力学的に解析するためには，R、abi慮in（20ら

やMiod（醐k（21）らが進めているように磁気変態にかか

わるスピンの状態とエントmピーの関係を定量化して自

由エネルギーを表現することが必要となろう。

　Breedisらは9漏灘を一1600cal／mo1の定数とし

たが，この値を用いてTo－x曲線を描くと50％付近

までεが存在することになり現実にそぐわない（Fig．9）。

そこで西沢らは現実に合わせるために合金の原子分率に

依存するパラメータを採用したわけである。これは結果

的にネール点の効果を補正したことになっている。F呈g

13に西沢らの方法で決定した52とBreedisらの9のぞ
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れそれをもちいて計算したx　＝　O．35のときのAG　「“ε一

丁曲線を示す。Breedisの繭線を西沢らの方法による醜

線に合理的根拠をもって近付けるには上述のように磁気

変態にまつわるスピンの状態とエントロピーの関係を定

量化して自由エネルギーを表現することが必要であり，

現在検討中である。

金の一部はカリフォルニア大学ur・一レンス・バークレイ

研究所および九州大学工学部で溶解されたものである。

試料ならびに御指導をいただいたMorris，　Jr教授

（UCB）と高木助教授（九大），化学分析をしていた

だいた天州氏（日鉱）にそれぞれお礼申し上げます。ま

た，本実験に協力していただいた卒研生綱川昌明，吉沢

一一一一一W両君に感謝の意を表します。

5。結 論

参　考　文　献
　この研究で得られた主な結論を次にまとめる。

（1）Fe　一　Mn合金の焼入状態の組織は14Mnはγ十ε

　÷α’3相，16　一　25　Mnでγ÷ε2相，27Mnではγ

　単相であった。一方，Fe－Mn－Si合金ではFe－

　Mll合金より少し高Mn域でもεが現われた。またこ

　れらをサブゼロ処理すると2元系ではほとんどかわら

　なかったのに対して，3元系ではεが増加した。よっ

　て，Fe－Mn系合金にSiを添加するとγ→ε変態温

　度域が広がるといえる。

（2＞Fe－Mn，Fe－Mn－Si系合金の引張特性は変形

　にともなって起こる加工誘起変態によって特徴づけら

　れ，加工誘起変態過程の違いはMn含有騒に依存する。

　すなわち，16－20Mnの変形初期の加工誘起ε→α’

　変態は加工硬化率を大きく低下させるが，変形が進ん

　で増加したα’はγ→ε変態やすべり転位の進行の障

　害物となり加工硬化率を上昇させる。14　Mnでは焼

　入状態で多量のα・を含みそれが変形初期から障害物

　となるので加工硬化率が非常に高い。17Mn6Siと

　33　Mn　6Siの加工硬化率醜線の形状は似ているが，

　前者は上述の16　Mnなどと同じ原因で，後者はγ→ε

　変態しか起こらないからである。引張強さや伸びは変

　形申に生成する加工誘起α・やεの延性が強く影響する。

（3）冷却によるマルチンサイト変態の挙動は前述の単純

　な取り扱いでもかなりよく説明できることがわかった。

　Fe－Mn合金のγ→ε0）駆動エネルギーは約90」／

　moi，γ→cr　sの駆動エネルギーは約1000J／moI

　と推定される。さらに，冷却によってはまったく起こ

　らない変態でも，その自由エネルギー差より少量の加

　工により容易に起こる場合のあること（例えば，16Mn

　におけるα’の発生）も予測できる。
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