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　強磁場を利用した研究が盛んになるにつれ，より高い磁場を発生するマグネットの開発が強く要望されて

いる。これら次世代の超強磁場マグネットの開発には導体として使用される材料の開発がキーポイントであ

る。そこで本研究は，この要求に応じ，引張強さ1．5GPa，導電：率60％IACS以上の高強度高導電率特性をも

つ導体材料の開発を行った。本研究ではCu－Ag合金の加工熱処理に注饅して，その最適化により高強度化を

図った。加工条件，熱処理条件を詳しく検討し，強加工により蒋結晶濃度が下がることに着目して，熱処理

回数を5回に増やすと同時に高加工度域において，熱処理温度を低く，時間を短くする新加工熱処理法を考

案した。新加工熱処理材は低Ag濃度でかつ低加工度で高い強度が得られ，引張強さ1．5GPa，導電率62％王ACS

以上の特性をCu－Ag合金で実現できることを明らかにした。

1　緒言

　現在，世界各国の強磁場研究所において，100Tパルスマ

グネット，60Tハイブリッドマグネット，50Tポリビッター

マグネット等の超強磁場マグネット開発研究が進められて

いるb。これらマグネット開発の成否は導体として使用さ

れる材料の開発に決定的に依存している。すなわち，これ

らの超強磁場マグネットの導体には，強磁場によって生ず

る巨大な電磁力（1．5GPa）に耐える十分な強度と，大電流

を流してもジュール発熱の少ない高い導電率（60％IACS

以上）を併せもつことが要求される。しかし，一般に強度

と導電率はトレードオフの関係にあり，既存の材料では要

求される強度と導電率のバランスを達成することが出来な

い。

　そこで本研究では，これまで当所で独自に開発してきた

高強度・高導電率Cu－Ag合金2　11）（引張強さ1GPa，導電率

80％IACS）のさらなる高強度化を検：幽した。これまでの高

強度・高導電率Cu－Ag合金開発の過程で，本合金が冷闇加

工と450℃近傍での中間熱処理によって強度と導電率が向

上し，従来の材料では達成しえなかった，高強度高導電率

特性が得られることを明らかにした。そこで本研二究では，

Cu－Ag合金の加工熱処理に注蟹して，その最適化によりい

っそうの高強度化を図った。

2　実験方法

　供試材のAg濃度は6～24嘘％である。市販の電気銅（純

度99．96％）および銀（純度99。99％）を用い，溶解は約240g

の原料をタンマン炉に挿入し，アルゴンガスを導入しなが

ら行った。高純度黒鉛ルツボ中で20mm角に切りそろえた

銅を溶解後，その中に富戸に包んだ直径約2mmの粒状の

銀を挿入し，撹撫容解した。状態図の液相線より約200℃高

温で3rn沁程度保持した後，予熱された金型に鋳込んだ。1

～2min経過後インゴットを金型から取り出し，水中で冷

却した。インゴット寸法は201nmΦ×70mmである。実験手

順及びタンマン炉の概略を図1に示す。インゴットは表面

を約1mm研肖弓・除去した後，冷間で溝ロール，伸線機ある

いはスウェージャーを用いて伸線加工を行った。その際，

画線加工の途中で，数回の中間熱処理を施したが，その条

件は後述する。種々の加工度および熱処理条件でワイヤー

状の試料を作成し，組織観察，ビッカース硬度，引張強さ，

および導電率の測定に供した。本実験では，加工度は対数

ひずみ，Draw　Ratio，η＝ln（加工前の断面積※加工後の

断面積）で表わす。引張試験および導電率測定は室温で行

った。

＊1 謔S研究グループ

＊2プロセス制御研究部

3　実験結果

3．1　新加工熱処理法

　Cu－Ag合金の強度・導電率特性は加工熱処理を施すこと

で向上することをこれまで明らかにしてきた。そこで，今

までの加工熱処理の条件を見直し，最適化することで高強

度化を試みた。新たに得られた最適な加工熱処理条件とこ

れまでの加工熱処理条件の違いを表1に示す。旧加工法で

は冷問加工の過程で3回の中間熱処理を行い，トータルの

加工度η漏5．0まで冷間伸線した。一方，新しい加工法は合

計5回の中間熱処理を行い，かつ，比較的低加工度領域で

第1回目および2回層の熱処理を行った。また，熱処理温

度：を低くした。18．5mrnΦ×70mmのC捷Ag合金を加工度
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図1　実験手順およびタンマン炉の概略

表1　新旧加工熱処理条件の比較

　　　ThermOmechanical　treatment
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図2　睡加工熱処理条件下でのCu－12，14wt％Ag合金線材の加
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図3　新加工熱処理粂件下でのCu－6，8，12wt％Ag合金線材の
　　　力員二〔1硬イヒ曲糸泉

η瓢0．13（12％）まで冷間伸線した後，第1回目の中間熱処

理は430℃，2hの条件で行った。加工度η＝0．54（54％）ま

でさらに加工し，第2回目の熱処理は430℃，1hの条件で

行った。その後，加工度η＝！．02（64％）および加工度η＝

！。47（77％）でそれぞれ，370℃，lhの熱処理を行い，第

5圃目は加工度η謡2。3（90％〉で330℃，1hの条件で熱処

理を行った。その後，試料は最終的に加工度η二4．6～5．8

（99～99．7％）まで冷間伸線された。線材の最終径は1～L8

mmΦである。

3．2　新加工熱処理条件でのCu－Ag合金線材の強度・導

　　　　電率特性

　新しい加工熱処理法を用いてCu－6，8，！2wt％Ag合金線

材を作製した。その結果を図3に示す。新加工熱処理条件
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下での加工硬化曲線（図3）と旧加工熱処理条件下でのそ

れ（図2）とを比較すると，新加工熱処理条件下では，Cu

－12wt％Ag合金線材の引張強さは加工度η＝4，0（98．2％）

でしO5GPaに達する。しかし旧加工熱処理条件下では，同

じ加工度η＝4．0で，Cい12wt％Ag合金線材の引張強さは

0。75GPaと低く，Cu－24wt％Ag合金線材でさえ0．92GPaで

ある。新加工熱処理法により，C鞠12wt％Ag合金線材の強

度：は約300MPa向上している。さらに，　Cu－12wt％Ag合金

線材の引張強さが1GPaに到達するために必要とされる加

工度を比較すると，旧加工熱処理法ではη漏5．4以上の冷間

加工が必要であるのに，新加工熱処理法では加工度η筥3，7

で十分である。新加工熱処理条件下で作製した線材ははる

かに低い加工度で高強度が得られることが分かる。

　図3で測定されたCu－12wt％Ag合金線材の引張強さの

最高値は加工度η＝4。6で1．14GPaである。η＝5．0以上の加

工を行った場・合，あるいはAg濃度：を24wt％に増加した場

合，どこまで引張強さが上昇するか興味深い。そこで，図

3にプロットされたデータを基にCu－Ag合金の強度を計

算すると，以下のような実験式が導かれる。

σB　＝565exp　（η・n＞ （1）

ここで，ηは奇数ひずみで表わした加工度，n値は図4に示

すようにAg濃度に依存する係数である。言い替えれば，　n値

は鋳造：時のデンドライト粒径が小さくなれば，大きくなる。

式1から，Cu－Ag合金線材の強度は加工後のファイバーの

線径に依存する。すなわち，加工前のデンドライト粒径と

加工度の両パラメーターによって決まることが・分かる。加

工前のデンドライト粒径はAg濃度のみならず，鋳造条件，

特にインゴットの冷却速度によっても変化する。冷却速度

が早ければ微細な凝固組織が得られる。したがって，水冷

金型の利用や，連続鋳造法あるいは一方向凝固法などは微

G

α2

細な凝固組織を得るためにたいへん効果的である。本実験

では，インゴットはすべて岡様の方法で鋳造したので，n値

はAg濃度のみに依存する。

　図5は式1にしたがって計算したCu－6，8，12，24wt％Ag

合金線材の強度を示す。計算された加工硬化曲線は図3の

実験データと良く一致していることが分かる。計算結果に

よると，Cr24wt％Ag合金線材は加工度：η＝5．6（99．63％）

で1．5GPaの超高強度を実現できることになる。

　そこで，実際に新しい加工熱処理法を用いてCu－24wt％

Ag合金線材を作製し，η＝5．0以上の加工度まで加工でき

るか，さらに加工度η＝5．6で1，5GPaの引張強さが得られ

るか否かを確かめた。その結果を図6に承す。図から分か

るように，新加工熱処理法はCu－24wt％Ag合金線材を加工

度η罵5．8（99．7％）まで冷間伸回することを可能にした。

得られた実測値1は加工度η＝5。8（引張i強さ1．45GPa）のポ

イントを除いて，図5の予想曲線と良い一致をしている。

加工度η罵5．8（99．7％）のポイントにおける引張試験片の

線材の径は1rnm¢似羊の細線である。線材の冷間三線加

工過程で生じた表面キズの強度に及ぼす影響や，引張試験

時の試料つかみ部の応力集中は細線になるほど大きくなる。

従って，線材の表構状態に気を配り，注意深く冷間琴線を

行ったり，大きな直径の出発材から加ヱすれば，そのポイ

ントは予想曲線上に乗るものと考えられる。いずれにせよ，

図6に示す引張強さの最高値は加工度η＝5．8で1．45GPa

である。この結果から考えると，新しい加工熱処理法を用

いた場合，Cu－24wt％Ag合金線材において，η＝
5．6～6．0（99．63～99．75％）程度の加工度で1．5GPaの強度

が得られる。これは，L5GPaの強度を有する直径5mm㊤

の線材を作るには，旧加工法では，230mmΦの出発材から
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断して，引張強さL5GPaでは，導；電率は62％IACSであ
る。

　これまでの研究結果で，引張強さ1．5GPa，導電率60％

IACS以上の特性を有する超高強度・高導電率線材がCu－

Ag合金で実現できることが明らかとなった。

電
匹

9
£

2
2
あ

婁

2
β

器

憂

⊃

2．5

2．0

1．5

tO

0．5

O　　Cu－Ag　wire
⑳　　Cu－Ag　wire　new　data

　　Cu－Nb　wire

i

％

30　　40　　50　　60　　70　　80　　9C　　100

　　　　Conductivity（％IACS）

図7　新加工熱処理粂件下で作製したCu－Ag合金線材の強度・

　　導電率特性

冷冷加工しなければならないが，新加工法では直径80～100

mm¢の出発材で良いことを示唆している。これは大きな

利点で，新しい加工熱処理法を用いればrebundlingなどの

高度な技術を必要とする工程を経ることなく，ただ冷間加

工と申問熱処理を複合的に利用することで，工業規模にお

いても，超高強度線材の製造が十分可能である。

　図7に新しい加工熱処理法で作製したCu－Ag線材の強

度・導電率特性データを旧データに書き加え，示した。新

データはほぼ1日データの延長線上にあり，その直線から判

4　考察

4．1　2相銅合金の特徴

　図8に種々の銅合金の引張強さと導電率の関係を示す。

一般に，強度と導電率はトレードオフの関係にあり，導電

率が高い純金属は強度が低く，合金化して強度を高めると，

導電率が逆に低下する。これら銅合金の中でもC比Nb合金

やCu－Ag合金は高強度でかつ高導電率特性を有している。

これらは，いずれも延性に富む2相合金で，強加工するこ

とで繊維複合材料となる，いわゆるirsitu　metal　matrix

composites（MMCs）と称される新しい世代の高強度・高

導電率銅合金である。

　1978年，従来の銅合金に比較して最：も優れた高強度・高

導電率特性を有するCu－Nb合金がBevkらにより開発され

て以来，同合金について多くの研究がなされてきた。12－14＞

同合金は，Cuマトリックス中にNbがほとんど固溶しない

ことを利用して導電率の低下を抑え，細かく分散晶出した

Nbを含むマトリックスを強加工して，　CuおよびNbの繊維

微細分散よる強化で高強度を得ている。

　2相合金の延伸によって繊維複合材料となる銅合金系は

他にAg－Cu，　Cu－Mo，　C捷Fe，　Cu－Cr，　C鷺Ta，等が知られ

ている。その中で，Cu－Ag合金はCu固溶体およびAg固溶体

から成る共晶2相合金で，共晶温度（779℃）で，Cu固溶体

中にはAgを，　Ag固溶体申にはCuを，それぞれ約8wt％つ

つ固溶する。一方，室温付近ではいずれもほとんど固溶し

ない15＞。このような合金系では，導電率は固溶体から析出す

る溶質元素の総量に，また強度は析出相の形状や分散状態
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図8　種々の銅合金の強度・導電率特性
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に強く依存する。従って，材料組織学的に熱処理や塑性加

工の条件の検討によって，導電率と強度が糊御でき，最適

化が可能となる。特に，材料の強化という観点から見れば，

in－situでファイバー状の複合材を作ることができる。すな

わち析禺強化と繊維微細分散による強化によって，Cu－Nb

合金よりも優れた高強度・高導電率特性が実現できる。

　図9は種々のMMCsの加工硬化曲線を示す。　CいAg合金

はいずれのMMCsよりも低加工度で高強度がえられる。図

10はC比20wt％Nb14）およびCu－20wt％Ag合金のSEM写真

から求めた加工後の繊維組織のファイバー径d（引き伸ば
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図9　種々のMMCsの加工硬化曲線

されたCu相の線径）の加工度依存性を示す。加工度：の上昇

に伴って，両合金は圧縮，伸長され，微細なファイバー状

の組織を形成する。ファイバー径は加工度の増加に伴って

細くなる。強度とファイバー径は図11に示すようにほぼ

Ha至i－Petchの関係に従う。これらの結果を総合して考える

と，MMCsで高強度を得るためには，微細でかつ高密度の

ファイバー組織を実現しなければならない。微細でかっ高

密度のファイバー組織は加工度の増加によって形成される

が，工業規模での製造や実用の藤を考えると，低加工度で

それを達成することが重要である。國9，10および図11に

示すように，Cu－Ag合金はCu－Nb合金や他のMMCsに比較

して低加工度で，微細なファイバー組織が形成され，その

結果，高い強度が得られる。次に，Cu－A墓合金の場合，な

ぜ低加工度で微細なファイバー組織が形成されるか考察す

る。

4．2　Cu－Nb合金およびCu－Ag合金の鋳造組織と加工

　　　　組織

　微細でかつ高密度のファイバー組織を実現するには，ま

ず，鋳造組織を微細にしなければならない。図12にC捷Nb

合金助およびCu－Ag合金の鋳造組織と加工組織を示す。閣

12（a）に示すようにCu－Nb合金の鋳造組織はCuマトリック

ス（臼っぽい）中にNbの粒子（黒っぽい粒）が分散した組

織となる。これを伸線加工していくと図12（b＞に示すよう

な，CuおよびNbが加工方向に引き伸ばされたファイバー

状の組織となる。図12（c）は典型的なCu－Ag合金の鋳造組

織を示す。初晶Cu圃溶体（黒っぽい）とそれをネットワー

ク状に取り囲む共晶相（灰色）が一様に分布した凝園組織

が観察される。図12（d）は共晶相を高倍率で観察したもの

で，細論相は臼つぼく見えるAg固溶体とその串に細かく晶

出したCu固溶体から成る。ここで，　CrAg合金の鋳造組織

が微細でかっ複合構造をもっことに注匿してほしい。10～
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　　性

＿2。0
£

9
£t52
2
あ

ΦtO
窃
＄

ト
ΦO．5
筍

蛭

鵡
⊃　0

1　i　　l
働　i　i
　　　　　　　　

＿　　　1

　　　｛　1　　　，

．　　i

0．2　　0．4　　0．6　　0，8　　　1　　　t2　　t4

　　　　　Fiber　Dia田eter（晒m’蒙ノ2）

図11Cu－NbおよびCu－Ag合金のファイバー径と強度の関係

一257一



金属材料技術研究所研究報告書21（1999）

…1欝撚1

｝

芝

じ

10蘇m

図12Cu－NbおよびCu－Ag合金の鋳造組織と加工組織

　　　（a）Cu－Nb合金の鋳造組織

　　　（b）Cu－Nb合金の加工組織（η＝5．3）

　　　（c）Cu－Ag合金の鋳造組織

　　　（d）共晶相の詳細

　　　（e）Cu－Ag合金の加工組織（η＝4．6）

20μmのCu固溶体とそれをネットワーク状に取り囲む1

～5μlnの共晶相，さらに共晶相は0．5～1μmのAg固溶体

と0．3～0．5μmのCu固溶体の微細組織から成っている。　Cu

－20wt％Nb合金の加工組織（図12（b））と図12（e）に示した

Cu－20wt％Ag合金のそれを比較すると，　Cu－Nb合金の場

合，鋳造時のNbの粒子径並びにCu相の粒径の粗大さ，不均

一さを反映して加工度η＝5．3の強加工を加えた後でも，2

～3μmのNbファイバーと2～！5μmのCuファイバーが入

り交じった，比較的粗大で不均一な加工組織である。一方，

CrAg合金の場合，加工度η＝4．6の低加工度でも，0．3～1

μmの微細なCu相ファイバーと共晶相ファイバーが均一か

つ高密度に交互に並んだ加工組織を呈する。共晶相は鋳造

時にすでに0．5～1μmのAg相と0．3～0．5μmのCu相の微

細組織から成っていたことから，SEM写真では確認できな

いが，加工後の共晶相ファイバー内部はさらに微細なAgフ

ァイバーとCuファイバーを高密度に含む複合構造になっ

ている。以上のように，Cu－Ag合金の共晶組織は鋳造状態

ですでに微細な複合構造になっていることから，ファイバ

ー組織の作製の出発材として有効であり，伸線加工法を適

用して強加工することにより，さらに微細，かつ高密度の

ファイバー組織を実現できることを強調したい。

4．3　Cu－Ag合金の粒界反応型析出と加工熱処理の効果

　Cu－Ag合金は，微細繊維組織の実現において，もう一つ

の大きな特徴を持っている。それは析出現象を利用できる

ことである。すでに述べたようにCu－Ag合金の鋳造材はCu

固溶体中にはAgを，　Ag固溶体中にはCuを過飽和に固溶し

ている。Cu－Ag合金の時効硬化についてはすでに多くの研

究が行われ，時効硬化能があまり大きくないこと，および

析出過程に粒界反応型析出機構が認められることが分かっ

ている16・’7）。しかし，粒内析出が冷間加工によって促進され

るように，粒界反応型析出においても，塑性加工と熱処理

を複合的に組み合わせた場合，塑性加工が時効析出過程に

影響を及ぼしたり，逆に時効析出により塑性変形挙動が変

化することが考えられる18－19）。

　そこで，伸線加工過程で一定の加工度ごとに中間熱処理

を行う組み合わせプロセスを検討した。図13は加工と熱処

理を組み合わせた場合の硬度変化を示す。曲線（a）は熱処

理を全く行わなかった試料で，硬度は加工初期に急激に上

昇し，さらに加工を進めると，その上昇は緩やかになり，

加工度がη＝2．3（90％）を超えたあたりから再び急激に上

昇する。曲線（b）はη＝0．5（40％）まで加工後，450℃，1hの

熱処理を行い，再び無線加工を行った試料の硬度変化を示

す。中間熱処理を行った場合，熱処理後の加工において，

非熱処理材に比較して，急激な硬度の上昇が認められる。
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図13　中間熱処理を施したCu－Ag合金の硬度変化と加工度の関

　　係
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しかしながら，加工度η＝1．4～2．3（75～90％）にかけて硬

度の上昇が停滞する。そこで，加工度η＝1．4（75％）で，再

び450℃，1hの熱処理を行った試料の硬度変化を曲線（c）

に示す。加工途中に2回中間熱処理を行った試料は，加工

度の増加とともに硬度が上昇する。図14はCu－Ag合金の加

工熱処理の効果についてまとめたものである。この図から，

加工途中に中間熱処理を行うことにより，強度ならびに導

電率が向上し，しかもその回数が多いほうが，より高特性

が得られることが分かる。

　Cu－Ag合金の加工熱処理効果を理解するために，加工熱

処理過程でどのような組織変化が生ずるか調べた。Cu－Ag

合金は加工・熱処理により強度．導電率特性が向上するこ

とが分かった。そこで加工・熱処理過程でどのような組織
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図14　強度と導電率の相関関係に及ぼす中間熱処理の効果

変化が生ずるか調べた。SEM観察では熱処理の前後で粒の

粗大化などの組織変化は認められなかった。しかしTEM観

察では，熱処理によって二つの主な組織変化が生じること

が分かるlo）。図15はη＝0．5（40％）まで伸線加工した後，

450℃，1hの熱処理を行った試料のTEM観察の結果であ

る。図15（a）に見られるように，雪線方向に引き伸ばされた

Agファイバーが球状化する。あるいは，局所的に再結晶

し，その結果，図15（b）に見られるような粒界反応型析出が

起こる。これは図全体がCu相ファイバーの一部分で，局所

的に再結晶した箇所（一中の右上部）から，非常に微細な

パーライト状のノジュールが粒界移動をともなって，ファ

イバーの界面から内部に向かって成長していることを示す。

このパーライト状のノジュールがCu相からのAg（図中の

右上部の黒い線上の析出物）の粒界反応型析出である。粒

界反応型析出を起こした箇所はCu相の線径（d値），約0．05

μm，Ag相の線径0．03μmと非常に微細なファイバー組織

となる。

　図16は加工一熱処理一加工過程での組織変化を示す。写＝

0．5（40％）まで伸線加工した後の組織（a）はファイバーが

伸線方向に平行に伸びている。その後，450℃，1hの熱処

理を行うと，（b）のように転位の濃度は減少し，ファイバー

の球状化や場所によっては再結晶し，粒界反応型析出が起

こる。この時点では，析出したパーライト状のAgは伸線方

向に平行ではない。熱処理後さらに伸線加工を行うと，（c）

のように，析出したAgは再び伸線方向に引き伸ばされて，

さらに細いファイバーとなって，加工方向に平行にそろう。

このように，Cu－Ag合金は熱処理することで，相分離が促

進され，パーライトラメラー状に析出した粒界反応型析出

物が，その後の加工によってさらに細かくなり，微細かつ

高密度のファイバー組織が形成され，結果的にCu－Nb合金

引
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。漏繍凹型、

寮・‘訟

　　　　犠榊

鰍流

図15　η＝0．5（40％）まで伸線加工した後，450度，1hの熱処理を行ったCu－Ag合金線材の組織変化

　　　（a）Agファイバーの球状化，（b）再結晶と粒界反応型析出
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図16加工一中間熱処理一加工のサイクルでのCu－Ag合金線材

　　の組織変化
　　　（a）η＝0．5（40％）まで伸線加工

　　　（b）η＝0．5（40％）まで描線加工した後，450℃，1hの熱処

　　理
　　　（c）η＝0．5（40％）での熱処理後，η＝1．4（75％）まで伸線

　　加工

に比較して低加工度で高強度が得られ，また導電率も高い

と考えられる。

5　おわりに

　Cu－Ag合金の加工熱処理過程におけるミクロ組織形態

に着目し，加工硬化と析出硬化を複合して強度と導電率の

向上を図った。Cu－Ag合金は延性に富む共晶2相合金で，

95～99％程度の伸線加工により，1μm以下の微細なCuお

よびAgファイバーを高密度に含む繊維強化複合線材にな

り強度が上昇する。さらに同合金の加工途中において，数

回，短時間熱処理を行うことで相分離・析出が促進し強度

ならびに導電率が著しく向上することを見い出した。大型

化，工業化に向けて大型インゴットの溶解，鍛造による平

角長尺線材の試作さらには連続鋳造法による試作を行い，

工業規模で生産可能な，引張強さ1GPa，導電率80％IACS

の高強度・高導電率を有する線材の開発に成功した。同線

材を用いたパルスマグネットは，世界最強の80Tのパルス

磁場を発生している。加工熱処理条件を最適化することに

よって引張強さ1．5GPa，導電率62％IACSの超高強度・高

導電率を有する線材開発も可能であることを明らかにした。

本合金は，圧延加工により線材と同程度の強度と導電率を

もつ板材も作成可能であることを明らかにした。その後，

大型化，工業化に向けて板材の試作を行い，引張強さ1

GPa，導電率80％IACSの高強度・高導電率を有する板材の

開発に成功した。

　本開発合金は従来の最優秀材料Cu－Nb合金の特性をは

るかに凌ぐもので世界的に注目を集めている。現在，昭和

電線電略株式会社でCu－Ag合金線材，田中貴金属工業株式

会社で同板材の工業規模での製造がなされている。同線材

は，日本及び欧米諸国の強磁場研究所において60～100T級

のパルスマグネットの導体材として使用されている。また

同板材については米国，MITのフランシスビッター国立磁

石研究所の35Tハイブリットマグネットの水冷銅マグネッ

ト用導体材として使用され，平成6年5月にハイブリット

マグネットの世界記録（35T）の磁場発生に成功した。また

フロリダ州立大学の国立強磁場研究所では同板材を導体材

とする，35T水冷銅マグネット及び45Tイブリットマグネ

ットの製造を行っている。

　ここに紹介した組織微細化技術は，繊維微細分散強化と

析出あるいは固相での変態などと組み合わせることで，高

強度化のみならず，軽量化，耐熱性，熱伝導性などの特性

改良を目指した新しい合金の開発に応用が可能であろう。

　本合金はリサイクルが容易，かつ溶解や加工工程で有害

物質を産出しない環境に優しい材料であり，量産によるコ

スト低減に成功すれば，強磁場マグネット用導体以外に，

ロボットアーム用配線材，高速鉄道用架線材，リードフレ

ーム材等，多くの分野で広く使用されると期待している。
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要　　約

　金属材料技術研究所では，1G｝lz級NMRシステム開発計画の一環として，24丁情強磁場超伝導マグネット

の開発が進められている。一方で，ほぼ同様の計画が米国の国立強磁場研究所で進行中である。両研究所と

もそれぞれ超伝導マグネットをはじめとする各種強磁場マグネットを所有しており，Nb3Al，　Nb3（Al，Ge）お

よびBi－2212という超強磁場超伝導マグネットの開発の鍵となる新しい超伝導導体の強磁場特性を両研究所

の研究者が共同で評価した。この結果，これら新超伝導材料の優れた強磁場特性が確認された。またNMRマ

グネットに関する広範囲な分野に渡る情報交換を行い，それぞれのマグネットに対する設計の兇直しに反映

させた。

1　緒言

　科学技術庁金属材料技術研究所では，1GHz級NMRシ

ステム開発計画の一環として，24階級強磁場超伝導マグネ

ットの開発が進められている1）。これはNbTiおよびNb3Sn

導体で製作される金属系外層マグネットで21．1T（プロト

ンの共鳴周波数で900MHzに相当）を発生し，さらに酸化物

系超伝導導体を第一候補とする新超伝導材料で作製した内

層コイルを組込むことで，23．5Tを発生する計画である。一

方で，ほぼ岡様の計画が米国の国立強磁場研究所

（NHMFL）で進行中である2｝。こちらはNbTiおよび

Nb3Sn導体を使用して900MHzのNMRマグネットを先に

完成し，その1部を酸化物系超伝導材料のコイルで置き換

えることで，25TのNMRマグネットを開発することを計画

している。

　このため，それぞれの研究所が関連した要素技術の開発

状況やノウハウの詳細について緊密な情報交換を行うこと

によって，未踏の強磁場領域の超伝導マグネットの開発を

効率的に進めていくことが期待される。

　超強磁場超伝導マグネットの要素技術としては，

　α）金属系超伝導導体

＊1 ｻ在：フロンティア構造材料研究センター材料創製ステーション

　（2）酸化物系超伝導導体

　（3）金属系超伝導マグネット設計

　（の　酸化物系超伝導マグネット作製

　（5）1．8K運転用クライオスタット設計

が重要である。それぞれの得意とする分野を中心に直接の

情報交換を行うことで，超強磁場超伝導マグネットの要素

技術の効率的な開発が期待できる。

　特に，両研究所ともそれぞれ超伝導マグネットをはじめ

とする各種強磁場マグネットを所有しており，超強磁場超

伝導マグネットの開発の鍵となる新しい超伝導導体の強磁

場特牲を両研究所の研究者が共同で評価することで，その

結果を互いの導体開発，マグネット設計にフィードバック

することが期待できる。さらに互いのマグネットを実際に

利用することで，ユーザーの立場から強磁場マグネットの

使い勝手やユーザーインタフェースを比較し，その設計方

針の改良を試みることも可能となる。

　研究は金属材料技術研究所が強磁場ステーションを中心

に，第1および第4研究グループの1部の研究者を含む体

棚で，国立強磁場研究所がマグネット開発と運転支援のグ

ループという体鋼で実施した。

2　Nb、AiおよびNb3（Al，Ge）導体の強磁場特性

　金属材料技術研究所で開発された急熱急冷・変態法は，

優れた強磁場特性を有するNb3A1導体を作製することが可
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能である3）。この方法を用いて金属材料技術研究所で作製

したNb3AlおよびNb3（Al，Ge）導体について金属材料技術

研究所および国立強磁場研究所でその強磁場特性を測定し

た。

　導体はAl－5at％MgおよびAl－20at％Ge合金を芯材とし

て，ダブルスタック・ニオブチューブ法で線径0。74mm，芯

数！21×121，AI合金芯径1．5μmのものを作製した。この複

合多芯線に連続急熱急冷処理を施し，その後短尺試料を切

り出し700～900℃で0．5～384時間の追加熱処理を行い，超

伝導特性測定試料とした。

　Icは金属材料技術研究所のハイブリッドマグネットおよ

び21丁超伝導マグネットを用いて測定した。Hc2は国立強
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図1　Nb3（Al，Ge＞導体（A1－20at％Ge）のKramerプロットおよ

　　　びHc2測定結果

磁場研究所の水冷銅マグネットを使用して，試料に0．1Aの

電流を流し，磁場を変化することで4．2Kおよび1。8Kの測

定を行った。

　Al－5at％Mg複合導体の4．2回目のHc2は26．3T，1．8Kで

のHc2は29．1Tであり，4．2Kと1．8KのHc2の差は2．8Tであ

った。この値はNb3SR線材より大きく，L8Kで運転される

NMRマグネットには有利である。

　図1に高い臨界磁場を示したAl－20at％Ge導体の，

KramerプロットおよびHc2の測定結果を示す。使用した電

源の出力の関係から国立強磁場研究所では900℃一3時間の

2次熱処理以外の試料については臨界電流値を測定できな

かった。このことから，これら導体は33T以上の磁場でも超

伝導状態となる優れた強磁場用超伝導材料であることが実

証された。特に750℃一384時聞の試料については，Klramer

プロットの外挿値として38丁以上のHc2が期待できる。

　また900℃一3時間の2次熱処理を施した導体の国立強磁

場研究所での測定結果は，金属材料技術研究所での結果か

ら予測される線上に位置しており，両研究所の異なるマグ

ネットを使用して整合性のある結果が得られたことを示唆

している。

3　Bi－2212ダブルパンケーキ＝］イルの強磁場特性

　国立強磁場研究所で作製されたBi－2212ダブルパンケー

キコイル（NHMFL＞について金属材料技術研究所の21T超

伝導マグネットを使用して，21Tまでの磁場特性を評価し

た。

　コイルの諸元を金属材料技術研究所一ヨ立製作所で製作

したBi－2212ダブルパンケーキコイル（NRIM十Hitachi）

とともに表1に，またそれぞれのコイルの測定結果を図2

に示す。両者のコイルの主たる違いとして絶縁方法があげ

られる。金属材料技術研究所一B立製作所のコイルではタ

ーン間をアルミナ紙で絶縁しているのに対し，国立強磁場

表1　測定したBi－2212ダブルパンケーキコイルの諸元

NHMFL NR王M十H：itachi

線材

線材形状（mm）

フィラメント数

ダブルパンケーキ当たりの導体長：（m）

ダブルパンケーキ数

巻線方法

絶縁材

巻線内径（mm）

巻線外径（mm）

巻線高さ（mm＞

総ターン数

　Bi－2212／Ag

　3．1×0．2

　　　19

　　　11

　　　1

Wind＆React
　ZrO2塗布

　　15．7

　　44。5

　　　6，7

　　　114

　Bi－2212／Ag

　5×0．25

　　　19

　　　6．8

　　　4

Wiad＆React
　アルミナ紙

　　16．5

　　44．5

　　46．3

　　　288
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図2　Bi－2212ダブルパンケーキコイルの巻線部電流密度の磁

　　　場依存性

研究所のコイルではZrO2を塗鈍することで絶縁している。

　1GHz級NMRマグネットの内層コイルでは，21．1Tの

バックアップ磁場中で2．4Tの磁場を発生するために，巻線

部の臨界電流密度として70．5A／mm2が必要であるが，いず

れのコイルも21Tのバックアップ磁場中でこの値を超えて

おり，優れた強磁場特性を持つことが確認された。また磁

場の減少時だけでなく増加時も測定した国立強磁場研究所

のコイルでは，時間的に後となる磁場減少時の巻線部臨界

電流密度が増加時に比べて多少増加しており，少なくとも

21Tまでの励磁ではフープ応力などの原因によるコイルの

劣イヒはなかったと結論された。

4　強磁場NMRマグネットの開発

　上記のような金属系超伝導導体，酸化物系超伝導導体だ

けでなく，マグネットの冷却方式やクエンチの保護方式な

ど広範囲な分野に渡って，強磁場NMRマグネットの開発

に関する密接な情報交換が行われた。これらの情報交換を

反映する形で，両研究所のそれぞれのマグネットの設計の

児直しが実施された。その結果，金属材料技術研究所のマ

グネットは蓄積エネルギーが50MJから37MJへ，国立強磁

場研究所では26MJから37MJへと変更となり，奇しくも同

じ値となった。図3に金属材料技術研究所の1GHz級

NMRマグネットの巻線部の変更を示す。

　金属材料技術碩究所ではTaを補強材とする（Nb，Ti）3Sn

導体の開発や，ホルマール絶縁後に：再度冷間加工する

NbTi導体の採用など，主として導体自体の強度を向上す

ることによって，マグネットの電磁力による歪みを低減す

るように設計している。一方，国立強磁場研究所では通常

（a）平成7年度基本設計 （b）五拝成9薫蓄三度言羊糸疑…設言で畠

図3　詳細設計での1GHz級NMRマグネットのコイル巻線断

　　面の変更

の導体を使期するが，巻線の外側にステンレス線で補強す

ることによって，電磁力に対する補強を行う設討である。

　このようにマグネットの補強方法など互いの設計方針に

差異はあるが，マグネットの導体重量・サイズを反映する

蓄積エネルギーについては一致する結果となった。情報交

換によって現実的な設計基準の見極めが得られたことが，

その一因であると考えられる。

5　結言

　急熱急冷・変態法Nb，A1導体とBi－22！2酸化物系導体とい

う超強磁場超伝導マグネットの一鍵を握る材料について，そ

れぞれの強磁場施設の利点を生かした実験を実施すること

ができ，大変有意義な研究であった。また，得られた結果

も超強磁場超伝導マグネットの開発の観点から極めて良好

なものであった。さらに密接な情報交換によって，超強磁

場超伝導マグネットの設計について多くの知見を得ること

ができた。

　金属材料技術研究所と国立強磁場研究所は世界有数の強

磁場施設として，定常磁場マグネットだけでなくパルス磁

場も含めたマグネット開発において協力しつつ競争する関

係にある。このため，平成9年12月に協力合意文書を交換

した。今後とも共同研究を協力に推進することが期待され

る。
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鉄系合金における相変態に及ぼす強磁場の影響と

強磁場を利用した組織制御
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要　　約

　強磁場を用いた新しい材料科学の一環として，固相／固相変態に及ぼす強磁場の影響と，磁場を利用した材

料組織の制御について研究した。得られた主な結果は以下の通りである。

1　Fe－27Ni－0．8C（mass％）およびFe－31Ni－0．4C合金を用いて4，2Kで10Tの強磁場と220MPaの引張応力

　　を加え，マルチンサイト変態挙動を調べた。その結果，磁場と応力を加える順序を変えると，与えられ

　　る自由エネルギーの合計は同じであるにも関わらず，変態挙動は大きく変化することが分かった。これ

　　はマルチンサイト変態における核生成挙動に及ぼす磁場と応力の影響の違いによる。このような成果は

　　強磁場と応力の影響を同時に受けながら使用される機器の安金性に対する指針を与えることが期待でき

　　る。

2　初めて4。2Kという極低濃で生成するマルチンサイトのアスペクト比を求めた。アスペクト比は，マルチ

　　ンサイトの成長速度や生成順序，さらには変態の駆動力や母湘と生成相の機械的性質と密接に関連して

　　おり，変態挙動に関する重要な知識を与えてくれる。これまで77K以上の温度におけるアスペクト比に関

　　しては膨大なデータがあり，合金系によらず，ほぼ温度の低下とともに直線的に減少することが分かつ

　　ていた。しかしながら，77K以下ではこの直線の外挿上にはなく，例えばFe－27Ni－0．8C（mass％〉の場

　　合，外挿値1よりかなり大きい値になることが分かった。

3　析出，規則化及びスピノーダル分解が起こるFe－23．3Ni－9．4Al（mass％）合金を用いて9孚の磁場中で673

　　Kから973Kの間の種々の温度で5h時効を行い，組織観察するとともに磁気モーメントを測定した。その

　　結果，773Kでの時効を除いて，磁場中で時効した場合の磁気モーメントは磁場をかけずに時効した場合

　　の磁気モーメントより・1・さいことが分かった。これは，析出，規則化及びスピノーダル分解のkineticsが

　　磁場印加により変化するためであると考えられる。これらの結果は磁場中でスピノーダル分解させるこ

　　とにより磁気的性質に異方性を持たせるという方法の基礎となる。

4　Fe－3％Siを用いて再結晶挙動及び粒成長に及ぼす磁場の影響について調べた。磁場は再結晶を抑制し，

　　特に加工度が低い場合にその効果が大きいことが分かった。また，再結晶後等温保持して粒成長挙動を

　　観察すると，キュリー温度以上でも以下でも磁場を印加した方が粒径が小さいことが分かった。すなわ

　　ち，磁場による粗大化の抑制作用が発晃できた。

5　強磁場中でのゲルキャスト法により，集合組織を持つ層と持たない層を交互に積層させた単相組織を作

　　つた。これにより靱性が大きく向上した。

1　緒欝

＊1

＊2

＊3，4

＊5

現在：強磁場ステーション

現在：客員研究窟

現在：第4研究ブループ

現在：フロンティア構造材料研究センター

　鉄系合金には，様々な固相／固相変態があり，その多くは

凶相と生成稲の磁気モーメントが違うため，磁場の影響を

受けることが容易に予想できる。磁場の影響を受けると考

えられる変態には，睡復，再結晶，析出，規刷化，スピノ
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一ダル分解，フェライト・パーライト・ベイナイト・マル

チンサイトの各変態，及び結晶化等が挙げられる。これら

の相変態においては，磁気モーメントの変化のみならず，

結晶磁気異方性，形状磁気異方性，誘導磁気異方性，磁歪

等の効果により，核生成速度，成長速度，変態kinetics及び

生成相の微細組織やバリアントが変化することが予想され

る。しかしながら，変態に及ぼす強磁場の影響に関する研

究は少なく，特に高温での変態に関する研究ほとんど行わ

れていない。従って磁場という新しい外部因子が変態に及

ぼす影響を調べることにより，変態というものを磁場とい

う新しい観点から眺めなおし，新しい観点からその核生

成・成長メカニズムを明らかにできると考えられる。また，

それらの結果を利用して，生成相の組織を剃御することが

できると考えられる。そこで，本研究においては，まず高

温で強磁場を印加できる装置を開発し，高温での変態に及

ぼす磁場の影響について調べた。また，液体ヘリウム温度

で引張応力と強磁場を同時に加えることができる装置も開

発し，主としてマルチンサイト変態に及ぼす磁場の影響に

ついて調べた。

2　マルチンサイト変態に及ぼす磁場と応力の影響

　マルチンサイト変態（以下，M変態）に強磁場と応力を

同時に作用させたときの効果についての報告は極めて少な

い1）が，核融合引用材料やある種の鉄系合金にみられるよ

うに，極限環境下（極低温，応力，強磁場及びそれらの複

合環境下）で材料が使用されることは多い。そこで，ここ

では応力と磁場を取り上げ，それぞれ単独に，或いは同時

に作用したときのマルチンサイト変態について調べた。こ

の場合，磁場と応力それぞれがM変態に及ぼす影響が異な

るため，磁場と応力による熱力学的な駆動力の大きさの合

計は同じでも，磁場と応力を作用させる順番を変化させる

と現れる影響も異なってくる可能性がある。我々は極低温

でM変態する材料を用いて，M変態に及ぼす強磁場と引張

応力の影響について調べた。

2－1　実験方法

　用いた合金はFe－27Ni－0．8C（wt％）で，4．2Kまで冷却す

るだけでは変態しない。しかしながら77Kで応力を加える

と応力誘起によりM変態するとともに試験片は変形し，こ

れを加熱していくと750Kまで加熱することにより試験片

の形状はもとへ戻るという形状記憶効果を示す2）。まず，真

空溶解により作製したインゴットを熱間鍛造及び熱間圧延

により20mm厚さの板材にし，3×3×20mmの平行部をもつ

引っ張り試験片を作製した。これらの試験片を真空封入し，

1473Kで3．6ks溶体化処理したのち素速く塩水の中で封入

カプセルを割ることにより急冷した。これらの試験片の表

面の脱炭層を取り除くためフッ酸溶液により0。1mm化学

研磨した。これらの試験片を用い，新たに開発した，4．2K

で動作する13丁級超電導マグネット中で最大引っ張り荷重

1tを負荷できる引張試験機を使って以下の4種類の試験を

いずれも4．2Kにおいて行った。（1）10Tの磁場を印加する，

（2）220MPaの引っ張り応力を負荷する，（3）10Tの磁場を印

加してから220MPaの応力を負荷する，（4）220MPaの引張応

力を負荷してから10Tの磁場を印加する。ここで220MPa

の応力は4．2Kにおける引張強度の1／3の値である。これら

（2）～（4）の試験の際の荷：聾伸び曲線を測定した。本実験で用

いた合金は4．2Kまで冷却しただけでは変態が起こらない

ことから4．2Kで変態させるにはさらに余分な変態駆動力

を与えなくてはならない。この核生成に必要な余分な駆動

力は磁場または応力を作用させることにより与えられる。

その駆動力の大きさを求めてみる。

2－2　磁場による駆動力

　M変態に伴ってできる試験片の表面起伏を観察すること

により，約8Tで磁場誘起変態が起こることが分かった。磁

場印加により与えられる駆動力は静磁エネルギー，高磁場

帯磁率ならびに強制体積磁歪によるエネルギーの三つの項

で表せる3＞。ただし強制体積磁歪はインバー合金の場合に

その寄与が大きく，本研究で用いた合金の場合には無視で

きる。以下に，静電エネルギーと高磁場帯磁率によるエネ

ルギーを計算により求めてみる。

2－2－1　静磁エネルギー

　これはZeemanエネルギーとも呼ばれ，　Mとオーステナ

イトの自発磁化の違いに起因し，

静磁エネルギー＝一△M・H
（1）

と表せる。ここで，△MはMとオーステナイトの磁気モーメ

ントの差，Hは印加磁場の強さである。このエネルギーを求

めるにはキュリー点と磁気モーメントの組成依存性を求め

なくてはならない。Fe－Ni－Cのように置換型と侵入型元素

の両方を含む合金では熱力学的特性は副格子モデルにより

記述できる4）。第一副格子は置換型のFeとNiにより，第二副

格子は侵入型のCと点格子欠陥（Va）により占められる。均

一組成は（Fe，Ni＞p（C，Va）qと表せ，　bccではF　1，　q濡3

で，fccではp二q＝1である。このモデルでは，合金組成を

副格子の占有率で表すと便利で，それらは通常の原子分率

と以下のような関係がある。

YNI＝XNi／（1－Xc）

YFe＝1－YN圭

Yc＝（P／q）｛Xc／（1－Xc）｝

YVa皿1－Yc

（2a）

（2b＞

（2c）

（2d＞

ここで，XF。，　XNiはそれぞれFeとNiの原子分率，　YNi，

YF。，　Yc，　Y。。はそれぞれFe，Ni，C及び点格子欠陥の副格子

占有率である。また，Fe－Ni－C合金のキュリー点Tc及び磁
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気モーメントM（ボーア磁子で表示）の組成依存性は以下

のように表せる。

M．＝2。22YFeYc÷0．85YMYc十2．22YFeYva十〇．85YNiYva十YFe

　　　YNiYva［0．073率2．451（YFe－YNi）］　　　　　　　　　　（3a）

Tcα＝1043YFeYc十575YNiYc÷1043YFeYva十575YNIYva　　（3b）

Mγ＝一2．1YFeYc十〇。52YNIYc－2．1YFeYva÷0．52YNIYva÷YFeY醗

　　　Yva［10，08十9，12（YFe－YNi＞一〇．34（YFe－YNi）2－18．92（YFe－

　　YNI＞3－14．23（YFe－YM＞4］　　　　　　　　　　　　　　　（3C）

Tcγ＝一201Yl，eYc十633YNiYc－201YFeYva÷633YNIYva－1140．3

　　　YFeYNiYc十YFeYNiYva［2260．74－923．26（YFe－YNi）一

　　　1280．36（YFe－YNi）2］　　　　　　　　　　　　　　　　（3d）

ここで，αとγはそれぞれMと仏心ステナイトを表す。上の

式（3a）～（3d）における定数は数多くの実験データを最小

二乗法により最適化したものを用いて，絶対0度における

キ・ユリ一点と磁気モーメントを討算した。ただし，Mのキ

ュリー点及び磁気モーメントはbcc相のそれに等しい，す

なわちCによる正方晶性の影響は無視した。また，我々の実

験は4。2Kにおいて行ったが，これはオーステナイトとMの

キュリー温度に比べはるかに低い温度なので絶対0度にお

ける値を用いることにする。以上のようにして静磁エネル

ギーを求めた。

2－2－2　高磁場帯磁率によるエネルギー

高磁場帯磁率によるエネルギー＝（1／2）κhT・H2

　　＝（1／2）｛Mγ，T（H）一Mγ，T（0）｝・H　　　　　　（4＞

と表せる。ここでんhTは温度Tにおけるオーステナイトの高

磁場帯磁率，Mγ，T（H）とM。，T（0）はそれぞれ磁場H，磁場0

の場合のオーステナイトの高磁場帯磁率である。M。，T（H）

とM。，T（0）は4．2KにおいてVSMを用いて7．5Tまで磁場を

印加した（この磁場の強さではM変態は起こらない）場合

の磁化曲線のデータから求めた。以上の結果，Fe－27Ni－0．8

Cに8T印加することによって得られる変態の駆動力は
43．5（」／mol＞となる。

2－3　応力による駆動カ

　一軸引張応力を負荷することによりMs点が上昇するこ

とは多くの研究者によって確かめられている。その代表的

な研究にPatelとCohenによるものがある5）が，それによる

と応力により与えられる余分な変態駆動力を見積もるモデ

ルを提案したが，これによればその駆動力は応力レベルの

一次関数で表せる。しかしながら最近ra鍛dom　orle就aもion

mode16＞を用いた解析によると有効な駆動力は応力の一次

関数ではなくPatelとCohenらのモデルによる計算より小

さい値になる。randam　orientatlon　modeiを用いると応力

による駆動力△Gσは以下のように表せる。

一△Gσ（」／mol＞＝0．7183σ一！85．3｛1－exp卜3．043×10－3σ］｝

　　十（△V／V）（罰h　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（6）

ここでσは有効応力，儒は一軸引っ張り応力の静水圧項で

（1／3）σに等しい。σの一般式は

σ罵（1／拒）［（二一σ，）・÷（σ。一砺）・＋（砺一藪）・

　　÷6（τ2。，＋τ2y、÷τ2。、）］三12 （7＞

で表せ，一軸引張応力の場合σy罵σ，漏簸y＝τy，＝籔、＝0で

あるから結局σは試験片に負荷された応力を代入すればよ

い。引張応力を負荷した場合のM変態誘起応力はFe－27M－

0。8Cで168MPaであるから，（6）式から応力負荷により与え

られる余分な変態駆動力は47．5（」／mol）（ただし△V／V＝

0．04とした）となり，前項で求めた磁場印加による駆動力

と良く一致する。

2－4　磁場と応力の璽畳効果

　図1はFe－27Ni－0。8Cの荷重一伸び曲線を示しており，い

ずれも4．2Kにおいて，（a）は引っ張り応力のみ負荷した場

合，（b）は10Tの一定磁場中で応力を負：荷した場合，（c）は

220MPaの一定応力下で磁場を印加した場合を示す。（a）で

は応力誘起によるM変態に伴うセレーションが観察される。

（b）でも同様なセレーションが観察されるが，最初は極め

て低い応力レベルで変態が進行することが分かる。これは

磁場印加により余分な変態駆動力が与えられているため，

M核の発生が容易になり，磁場を印加しない場合より低い

癒力レベルで変態は進行するためと考えられる。（c）の左半

分の曲線は磁場を印加せずに応力を220MPaまで増加させ

た時の荷重一伸び曲線であり，右半分は応力をそのまま220

MPaで一定に保ったまま磁場を10Tまで増加させた時の

荷重一伸び曲線である。右半分に見られるセレーションは，

M変態に伴い応力が緩和され応力レベルが低下するが機械

的に応力を一定に保とうとして再び応力レベルが上昇する，

ということを繰り返すためにできるものである。（b）と（c）

を比較して分かるように，伸びの量は（c）の場合の方が大き

い。磁場印加と応力負荷により与えられる駆動力の総量は

両者で等しいのにも関わらず伸び，すなわち生成するMの

茎

色

塁

あ

200

100

0

　　　　　　　　　　（a）

P！

　　　「　　，

（b）

1i

　　　　　　　　　　　（c）
@　　　岬謄1　　「　　　　　　　　　　「．

撃堰A刈

P溜1’月　　　　　　」

1　　2　　　　1　　　2

　　　　　S｛min　（％）

1　　　2

図1　Fe－27Ni－0．8Cの4．2Kにおける荷重一伸び曲線
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量に大きな違いがでる。これは磁場と応力のMの核生成に

対する影響の違いを反映している。すなわち，応力負荷に

よりMの核生成場所は大きく増大するのに対し，磁場印加

の場合は個々のMの核生成場所における核生成は容易にな

るが，核生成場所の密度そのものはそれほど増加しないた

め，（c）のように先に応力を負荷する場合の方がより多くの

Mの核生成場所が導入され，最終的に生成するMの量も大

きくなるからである。

2－5　小括

　M変態における核生成に及ぼす磁場の影響を中心に述べ

てきたが，Mの核とは何か，核生成の機構は，また核生成

場所はどこか，核生成の頻度はどれぐらいか，といった根

本的な問題はいまだに明確にはなっていない。今後，高分

解能電子顕微鏡レベルでのM核の観察を中心にこれらの問

題が明らかにされるのを期待したい。

3　Fe－Ni－C合金において4，2Kで強磁場と引張応力に

　　より生成するマルチンサイトプレートの成長挙動

　応力はマルチンサイト変態について研究するための有力

な熱力学的変数であるが，磁場もまた，特に鉄系合金にお

けるFCCからBCCへのマルチンサイト変態について研究

するための有力な熱力学的変数である。これは四相と生成

相の磁化が大きく異なるためである。磁場は，温度を変化

させることなく変態の駆動力を与えることができるので，

等温及び非等温のマルチンサイト変態のkineticsやマルチ

ンサイトプレートの成長挙動を調べるのに都合がよい。ま

た，磁場を用いると今までにデータが得られていない広範

な温度領域で，また，駆動力が大きい領域でのマルチンサ

イト変態について調べるこのができ，マルチンサイト変態

のkineticsや成長挙動のモデルを構築するのに役立つ。

　Ms点に及ぼす応力の効果5・7＞と磁場の効果3）については

広範に調べられてきたが，非等温変態の場合，マルチンサ

イトプレートの成長挙動に及ぼす応力や磁場の影響は定量

的に明らかにされていない。そこで，非等温マルチンサイ

ト変態挙動に及ぼす磁場と応力の影響の違いを明らかにす

るため，第2章の実験のうち，二種類の実験の結果を用い

た。一つは，まず10Tの磁場を印加し，それから220MPaの

引張応力を負荷するもので，もう一つはまず220MPaの引

張応力を負荷してから10Tの磁場を印加する，というもの

である。

　本研究では二種類のFe－Ni－C合金において4．2Kで生成

するマルチンサイトプレートの成長挙動について研究した。

これらの結果を，Fe－23．2Ni－2．9Mn倉金において種々の温

度で等温変態により生成したマルチンサイトプレートに関

する実験結果と比較した8）。十分に成長したマルチンサイ

トプレートのアスペクト比は，長さ方向と厚さ方向への成

長が停止した時点で決まるので，この比に注霞してマルチ

ンサイトの成長挙動について考察した。

3－1　実験方法

　本研究ではFe－31Ni－0．4CとFe－27Ni－0．8C（mass％）の

二種類の合金を用いた。これらの合金を以下，それぞれ4

C，8Cと略記する。まず，真空溶解により60×60X！20mm3

のインゴットを作製した後，熱聞鍛造・圧延により20mm厚

さにした。ここから平行部が3×3×20mm3の引張試験片を

切り撮し，シリカカプセルに真空封入後1473Kで3．6ks溶体

化した後塩水中でカプセルを割ることにより急冷した。そ

の後フッ酸溶液により表面部を0．1mm化学研磨し，実験に

供した。これらの試料は溶体化後4．2Kまで冷却してもマル

チンサイト変態を起こさないが，4．2Kで応力又は磁場を加

えることにより変態する。切片法により測定したオーステ

ナイト粒径は，4Cと8Cでそれぞれ126．9μm，98．6μmで

ある。磁場中で応力を負荷した場合（以下，H＋σと示す）

のマルチンサイト変態挙動を調べるため10Tの磁場を印加

してそのままで保持しながら応力を220MPaまで増加させ，

5min保持した。次に応力を0にしてから磁場をOTまで

雌牛した。応力下で磁場を印加した場合（以下，σ＋疑〉の

マルチンサイト変態挙動を調べるため，まず220MPaの応

力を負荷してそのまま保持し，磁場を励磁して10T印加し，

そのまま5mln保持した。次に磁場をOTまで降律してか

ら応力を0にした。

　これらの試料はフッ酸溶液で化学研磨したのち5％ナイ

タールで腐食し，光学顕微鏡観察に供した。なお，マルチ

ンサイトは表面に生成したものではなく，試料内部に生成

したものを観察した。マルチンサイトプレートの大きさは，

光学顕微鏡写真を用いて定量的に測定した。マルチンサイ

トプレートの大きさ，特にアスペクト比に及ぼす生成過程

の影響を調べるため，マルチンサイトプレートを二種類に

分類した。タイプ王は，オーステナイトの粒界から別の粒

界まで成長したもので，タイプIIはすでに生成しているマ

ルチンサイトプレートと別のマルチンサイトプレートの問

に生成したものである。すなわち，タイプ至とタイプIIの

マルチンサイトの長手方向への成長の終端はそれぞれ邪心

ステナイト粒界と，すでに生成しているマルチンサイトの

界面である。このような分類は今までになされていないも

のであるが，マルチンサイトの生成過程がその成長挙動に

及ぼす影響を考える上で極めて重要である。また，光学顕

微鏡写真を用いてこれら二種類のマルチンサイトプレート

は比較的容易に見分けられる。明らかに，タイプ王はオー

ステナイト粒内に最初に生成したマルチンサイトであり，

タイプHはタイプ茎のマルチンサイトが生成したあとにで

きたものである。マルチンサイトの形態を図2のような薄

い回転楕円体と考えると，平均の厚さの半分。，平均半径r，

平均の厚さの半分と半径の比（c／r）は，FuUmannの式9）か

ら，

c＝（πG）／（8E＞ （1）
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r＝　π／（4E）

（c／r）　＝　（16E）／（36π2F）

（2）

（3）

と表せる。ただし，Eは任意の平面上で測定したときのプレ

ートの長さの逆数の平均，Fはプレートの幅の平均，　Gはプ

レーートの幅と長さの比の平均である。それぞれのタイプに

ついて最低50個のプレートの大きさを測定した。

3－2　結果および考察

　表1に，4Cと8Cにおいて充分に成長したマルチンサ

イトプレートの大きさの測定値を示す。合金や実験粂件に

よらず，タイプ1の半径は平均のオーステナイト粒径より

大きい。これは，タイプ1のマルチンサイトが，オーステ

ナイト粒の内部で最初に核生成したものであり，長手方向

への成長：がオーステナイト粒界によって制限されているこ

とを示す。タイプHの大きさは，オーステナイト粒径より

はるかに小さいが，これはタイプIIのマルチンサイトの成

長がすでに生成しているマルチンサイトプレートにより制

限されているからである。従って変態：量が多くなるにつれ，

タイプIIのマルチンサイトが生成できる場所は少なくなる。

以上の結果，タイプ至とタイプIIの両方を合わせた場合の

平均の大きさはオーステナイト粒径よりかなり小さくなる。

　表1のデータについて注臼すべき点は，合金や実験条件

に関わらず，タイプ1のアスペクト比（c／r）または（c／r）は，

タイプIIのそれより小さい，ということである。これは，

こ

図2　マルチンサイトの模式図

1一一

最初に生成するマルチンサイトより，すでに生成したマル

チンサイトプレートの間に生成するマルチンサイトの方が

長さに比べて厚いということで，マルチンサイトプレート

の形態は栩似ではないことが分かる。すなわち，マルチン

サイトの生成過程は，マルチンサイトの成長挙動に大きく

影響するといえる。この現象自体は，すでにFe－23．2Ni－2．9

Mn合金で変態量が増えるに従ってアスペクト比が増加す

るという実験結果において観察されていた15）が，その原因

が変態が進むにつれてタイプHのマルチンサイトが増加し

ていくためであることが本研究で明らかになった。

　図3はFe－Ni－MnとFe－Ni－C合金における（c／r）の温度

依存性を卸す。ただし，Fe－3ユM－0．4C合金の二つのデータ

は同じ位麗にある。Fe－Ni－M職余金のデータは著者の一人8）

が以前に求めたもので，（c／r）iすなわち，変態率が0におけ

るマルチンサイトプレートのアスペクト比を示している。

これは，（c／r）と変態量のグラフを外挿することにより求め

た。このようにして得た値と本研究で得られたタイプ至の

（c／r）をプロットした。このように，77K以下の温度で生成

したマルチンサイトのアスペクト比を測定したのは本研究

⑨
　f
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図3　Fe－27Ni－0．8CとFe－31Ni－0．4Cにおけるマルチンサイト

　　のアスペクト比と温度の関係

表1　種々の実験粂件下で生成したマルチンサイトプレートの大きさ及びアスペクト比

Table　l　D三mensions　o自nartensite　platcs　formed　aヒ4．2　K　ulldcr　dif｛creIlt　experimcntal　conditlons．

… 一一一
Alioy Experimental

@condition
Type　of
@Plate

No．。f　plates

高モ≠唐浮窒??

テ（ロm） ど（μm）
（予） ど7プ

胴

Fe－27Ni－G．8C 1ノ十σ
夏 50 115．0 4．38 0．0373 0．0381
1王 79 24．0 L15 0．0499 0．0483

玉and　Il 129 346 1．54 0．0481 0．0445
”

σ＋ノ1 1 70 134．6 5．68 0．0394 0．0422
lI 70 19．2 LO3 0．G538 0．0536

iand　II 140 33．8 1．6蓋 0．0511 0．0476
一

Fc－31Ni－0．4C ノ1十σ 1 67 ユ◎6．4 2．91 0．0277 0．0273
玉1 76 26．9 玉．3玉 0．0484 O．0487

一
Iand玉1 143 41．5 1．61 0．0426 0．G388　　　　　㍉

σ十1ノ 1 68 11＆4 322 α0277 α0272
王1 60 26．4 L36 0．0511 0．0515

IandH 128 45．0 i，74 0．0436 O．0387
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が初めてである。また，マルチンサイトのアスペクト比の

温度依存性に関する研究は多いが，いずれも77K以上の温

度では合金によらず一つの直線で表せ，77K以下の温度で

もその直線上にデータが載ると予想しており10鋤，特に文

献（11）にはそれらのデータの多くがまとめられている。し

かしながら本研究により，アスペクト比の値は77K以下で

は従来得られた直線上にはなく，それより大きい値になる

ことが分かり，著者の一人が予測した傾撫18）に近いことが

分かった。しかしながらインバー合金であると思われるFe

－3！M－0．4C合金の値はFe－27Ni－0．8C合金の値に比べて少

し小さいことが分かった。

　マルチンサイトプレートの成長挙動を支配する因子は二

種類に分けられる。一つは幾何学的なものであり，もう一

つはより根本的なものである。幾何学的な園子としてはオ

ーステナイト粒径（あるいは生成しているマルチンサイト

により区切られた部分の面積），マルチンサイトプレートの

分布およびプレートの形成順序である。根本的な因子とし

ては，変態温度，郵相と生成相の弾性的・塑性的性質，成

長の駆動力，界面軽罰度（エネルギーの散逸機構を決め

る），格子不変変形および結晶方位関係である。

　著者の一人8）は193から77Kまでの温度範囲においてプレ

ートの大きさを系統的に調べ，最初に生成するプレートの

アスペクト比は二つの根本的な因子，すなわち，温度また

は駆動力と，塑性的緩和の効果により支配されるとした。

本研究における測定データは彼らの77Kにおけるデータと

ほぼ同じであることからも本研究におけるアスペクト比も

やはり同じ二つの因子により支配されると考えられる。し

かしながら本研究のように4，2Kという極低温では，界面と

溶質原子との相互作用や盛相の弾・塑性的性質，成長中の

界颪の動きに及ぼす熱活性的効果は77Kとかなり異なるこ

とが予想される。それにも関わらず4．2Kと77Kでのアスペ

クト比がほぼ同じであるという理由については，以下のよ

うに考えられる。

　まず，マルチンサイトが理想的に格子不変歪みの条件を

満足すれば，次の関係が成り立つ。

△g十2A（c／r）十τγ＝0 （4＞

ここで，△gは単位体積当たりの化学的自由エネルギー変

化，Aは歪みエネルギーパラメータ，τは界面転位を動かす

に要するせん断応力，γは変態によるせん断歪みである。し

かしながら，Aは理想約な状況での相変態歪みエネルギー

に対応しており，実際の変態には当てはまりにくいと考え

られるので，Aの代わりに変態後の残留歪みエネルギーに

対応する新たなパラメータ，A’を考えると，これはマルチ

ンサイトプレートの成長を妨げるものに対応することにな

り，現実をよりょく表していると考えられる。我々の実験

結果から得られた（c／r）の値を用いることによりA’が求め

られ，さらに［（A－A’）／A］X100，すなわち変態に際して塑性

変形により緩和されたエネルギーの割合が求められる。そ

の結果，77Kにおいてもその値はわずか4％と極めて小さ

いことが分かった。従って，77K以下では変態にともなう塑

性歪みの緩和量が極めて小さいため生成するマルチンサイ

トのアスペクト比の値もあまり変化しないことが分かった。

3－4　ノ」、ま舌

　Fe－27Ni－0．8C（mass％）およびFe－31Ni－0．4C合金を用

いて4．2Klで10Tの強磁場と220MPaの引張応力を加えたと

きに生成するマルチンサイトの大きさを測定し，初めて4．2

Kという極低温で生成するマルチンサイトのアスペクト比

を求めた。また，マルチンサイトが生成する過程に注目し

て，初期に粒界から粒界まで到達して成長するものとそれ

以降に，すでに生成しているマルチンサイトの間に生成す

るものの二種類に分類してアスペクト比を求め，前者の比

が小さくなることを明らかにした。また，77K以下の温度で

生成するマルチンサイトのアスペクト比は従来の研究で得

られた，アスペクト比の温度依存性を表す直線の外挿上に

はなく，Fe－27Ni－0，8Cの場合，77Kでのデータとほぼ同じ

であるが，Fe－31Ni－0．4Cの場合はそれより少し小さい値

になることが分かった。

5　Fe－N卜AI合金の磁場中時効

　核生成・成長により変態する合金と，スピノーダル分解

する合金を磁場中で時効した場合の組織変化はそれぞれ

Kittelら三2）とCahll13＞により理論的に取｝）扱われた。前者の

場合，非磁性の仁平から磁性を持つ相が析出するとき，磁

場を印加すると形状磁気異方性のため，生成相は異方的に

成長し，異方性エネルギーは一α△MTcos2θで表される。ただ

し，αは反磁場の項を含む定数，△MTは母相と生成相の磁

化の差，θは析出物の長手方向と磁場の方向の問の角度を

示す。スピノーダル分解では，キュリー温度直下で磁場中

時効をする場合，形態は静黙エネルギーにより決まり三3），静

　　　　　　　　　　　∂M
磁エネルギーの寄与は（　　　　　　　　　　　　　）2に比例する。ただしMは飽
　　　　　　　　　　　∂C
和磁化，cは溶質原子分率である。弾性的に等方的な物質の

場合，磁場の方向に平行に伸びた相が生成する。

　磁場中時効により，磁気的異方性を利用して望ましい特

性を作ったり調整することが可能であり，また，新しい組

織を設計することもできる。本研究では磁場中での組織変

化に対する知見を得るため，析出とスピノーダル分解の両

方が起こる，Fe－23．3M－9．4AI（mass％）合金の磁場中時効

について調べた。ただし，著者の一入による研究14＞からこの

合金は！573Kから急冷する際にbcc不規則相（A2）とbcc規

則相（B2）の両相からなるスピノーダル分解が起こり，　A2

はFeの固溶体で強磁性相，　B2はNi－A1型の相で両者の格子

定数はほとんど一緒であることが分かっている。

5－1　実験方法

　本研究では液体を急冷凝固することにより試料を作成し

た。すなわち，まず石英管の中で！823Kで溶解し，口径3．1
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XO．5mm2の四角形の穴から直径20cm，周速30m／sの銅の

単ロールに射出して急冷凝固した。溶解及び急冷凝固はヘ

リウム（99．996％）雰囲気中で行った。この結果，幅2．0～2．5

mm，厚さ30～35μmのリボンが得られた。

　磁場中時効は，金属材料技術研究所強磁場ステーション

の無冷媒型超伝導マグネット（神戸製鋼製，最高10T，室温

ボアφ100mln）中に挿入した加熱炉を用いて真空中で行っ

た。初めに磁場を9Tまで励磁（7200s）してから種々の温．度

まで加熱（約130s）した。時効処理の後，炉の温．度を下げ，そ

の後磁場を降磁した。磁場中および磁場を印加せずに時効

を行った試料の磁化はカンタムデザインPPMSを用いて

200，100，50および5Kにおいて5Tまでの磁場を印加する

ことにより測定した。これらの温度における飽和磁化は磁

化と1／H（Hは印加磁場の強さ）のプロットから求めた。飽

和磁化と温度のプロットをOKまで外挿することにより，

OKでの飽和磁化を求めた。　OKにおける平均の磁気モー

メントβ。は，ボーア懸子で表示すると以下の式により求め

られる。

β。＝（μoκ）／（NμB）

ただし，μ。はOKにおける飽和磁化（Wb・m／kg），κは合金

の平均原子量，Nはアボガドロ数，は電子1個のスピンの磁

気モーメント（1．165×10－29Wb・m）である。透過電子顕微

鏡（TEM）観察用の試料は酢酸：エタノール：過塩素酸＝

75：15：10の電解液を273Kで用いてツインジェット法に

より作成し，200kVTEMにより観察した。

5－2　結果および考察

　図4（a）は急冷ままの試料をTEMで観察した場合の明

視野像で，図4（b）はこれに対応する［100］回折パターンで

ある。｛100｝超格子反射が観察されることから，急冷中にB2

規則相が生成したことが分かる。明視野像にはきわめて細

かいスケールで粒状の黒いコントラストが観察され，スピ

ノーダル分解の初期であることが分かる。図5と図6は

それぞれ673Kと773Kで磁場を印加せずに5h時効したもの

図5　Fe－23．3Ni－9．4AIを磁場なしで673Kで5h時効した試料

　　　の明視野像

謬

駕綱

。騨

図4　Fe－23．3Ni－9．4Alの急冷まま試料の明視解像（a）と［100］

　　　回折パターン（b）

図6　Fe－23．3Ni－9．4Alを磁場なしで673Kで5h時効した試料

　　　の明視野尻
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の明視野像である。逆位相；境界が数多く観察される。逆位

相境界の形から，特定の優先境界面方位はない，すなわち，

逆位相境界のエネルギーは等方的であるといえる。この等

方性は磁場中時幽した場合でも同じである。

　673～873Kでの時効により，粒界に析出が起こる。最近の

Fe－Ni－Al系の状態図の解説15）には第三相が見られないこ

とから，この析出相は未知の第三相であると考えられる。

粒界に沿った析出は特に図6に明瞭に見られる。この粒界

析出の量は，磁場を印加せずに773Kで時効したときに最大

になり，同じ温度で磁場を印加して時効するとその量は少

なくなる。

　図7と8は，それぞれ673Kと873Kで磁場中で時効した

試料をTEMで観察した場合の暗視野像（超格子反射を用い

繋 騰’

図7　Fe－23．3Ni－9．4Alを9Tの磁場中で673Kで5h時効した

　　　試料の暗視野獲

た）である。ただし，磁場印加方向と垂直な面を観察した。

きわめて細かいスケールの変調構造が見られ，その大きさ

は時効温度が高くなるほど大きくなる。図8ではいくつか

の棒状の組織が観察される。このような組織は理論的予

測’3）と一致するが，その空間的分布や時間的変化について

はまだ分かっていない。

　図9は時効中に磁場を印加した場合としない場合のOK

における平均磁気モーメントと時効温度の関係を示す。773

Kでの時効を除き，磁場中時効後の磁気モーメントは磁場

を印加せずに時効した場合より小さい。また，873Kで磁場

中で時効する場合，5h時効と20h時効ではほとんど差が認

められない。これは，磁場中時効では変態の初期に特に磁

場の影響が大きいという予測13）と一致する。このように，磁

気モーメントに差がある原因としては，（1）磁場によるスピ

ノーダル分解のkineticsの変化，（2）規則度の差または原子

の種類による局所的な雰囲気の差16），の二つが挙げられる。

（1）については本研究の場合，スピノーダル分解により強磁

性相と非磁性相（規則相）が生成するため，磁場によりそ

のkineticsが促進されるか或いは抑制されるのかは単純な

問題ではなく，現時点では分からないが，いずれにせよそ

のkineticsの変化により磁気モーメントに影響があると考

えられる。（2）については，BCC構造中ではFe，Ni，AIの平均

磁気モーメントはそれぞれ2．22，0．575，0（ボーア磁子）

と，かなり異なっていることから，交換相互作用は局所的

雰囲気により大きく影響され，結果として磁気モーメント

が変化することが考えられる。また，773Kでの時効では，

磁場中で時効した場合の方が磁場を印加せずに時効した場

合より磁気モーメントが高いが，これは粒界析出の程度に

依存し，おそらく磁場印加により析出kineticsが遅くなっ

たためであろうと考えられる。
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図8　Fe－23．3Ni－9．4Alを9Tの磁場中で873Kで5h時効した

　　　試料の暗視野像

図9　Fe－23．3Ni－9．4AlのOKにおける平均磁気モーメントと

　　　時効温度の関係
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5－3　結論
　析出，規則言及びスピノーダル分解が起こるFe－23。3Ni－

9．4Al（mass％）合金を用いて9Tの磁場中で673Kから973K

の間の種々の温度で5h時効を行い，組織観察するととも

に磁気モーメントを測定した。その結果，773Kでの時効を

除いて，磁場中で時効した場合の磁気モーメントは磁場を

かけずに時効した場合の磁気モーメントより小さいことが

分かった。これは析出，規則化およびスピノーダル分解の

kineticsが磁場印加により変化するためであると考えられ
る。

6　3％珪素鋼における再結晶及び粗大化挙動に及ぼ

　　す強磁場の影響

　鉄系合金におけるフェライト相はキュリー温度以下で強

磁性を持つため，再結晶する時には磁場によって影響を受

けると考えられる。従って，磁場印加を利用した，再結晶

の核形成・成長機構の研究及び再結晶組織制御が期待され

る。再結晶に及ぼす磁場の影響に関する研究はきわめて少

ないが，1949年目smoluchowskiら17）は，磁場を印加するこ

とによりFe－Co合金の再結晶集合組織が変化することを報

告した。1980年，Martikainenら18）は46－61％冷間圧延した

Armco鉄の再結晶に及ぼす磁場の影響に関する研究を報

告した。最大印加した磁場は1．5Tで，その結果，磁場の印

加により：再結晶は抑制されることが明らかになった。これ

は磁場により粒界の移動度が低下する為と説明しているが，

詳しい機構についてはまだ不明である。また渡辺ら19）はFe

－9Co合金に0，5Tまでの磁場を印加して再結晶及び粒界性

格分布について調べ，印加した磁場の強さの増加に伴い，

小傾角粒界の頻度が多くなることを報告したが，0．5T以上

の磁場の影響について調べていない。一方，最近無冷媒型

超電導マグネット等の開発により，強磁場中で試料を高温

に加熱することが容易になり，強磁血中での熱処理を利用

した材料研究・組織制御が盛んになりつつある。このよう

な研究の一つとしても，強磁直中でのフェライト相の再結

晶は大変興味深い。そこで本研究では実用的に重要である

3％珪素鋼を用いて，従来の研究より遥かに強い磁場を印

加した場合の再結晶挙動について調べた。さらに，再結晶

粒の粗大化に対する強磁場の影響も調べた。

6－1　実験方法

　用いた試料はFe－3wt％Siで，　NKKより提供していただ

いた。溶製・熱間圧延して室温まで冷却した後，1123Kで4

時間焼鈍して再結晶させてから室温で圧延を行い，20％，

25％，30％，50％，87％の各圧延率の試料を作製した。圧

延率87％の試料の厚さは0．23mmである。これらの試料を

4．5×4．5mln2（長さ×幅）の大きさに切り出し，磁場を印

加して，又は印加せずに，真空中で823K，873K，973K，1023

K，1123Kの各温度で種々の時間等温焼鈍してから，　Heガ

スにより急冷した。又，再結晶粗大化段階に及ぼす磁場の

影響を調べるため，冷問圧延率87％，又は熱間圧延状態の

試料を種々の温度で磁場を印加，又は印加せずにそれぞれ

焼鈍した。最大印加した磁場は10Tである。印加した磁場方

向は常に圧延面と垂直である。これらの試料を研磨，腐食

した後光学顕微鏡により圧延方向と平行で圧延面と垂直な

断面の組織観察及び粒径測定を行い，再結晶に及ぼす強磁

場の影響を調べた。

6－2　実験結果及び考察

6－2－1　再結晶挙動に及ぼす強磁場の影響

　図10（a）は熱間圧延状態の組織である。図10（b）はOT，2

cは5Tで，1023Kで60分間それぞれ焼鈍した組織である。

両方とも再結晶が終わっていないが，5Tの磁場を印加し

た場合，試料の中心部で再結晶が遅くなることが観察され

た。図11は圧延率25％の試料を973Kで10分間焼鈍した組織

である。磁場を印加しない場合は磁場を印加する場合より，

再結晶過程が進んでいることがはっきり分かる。また，圧

延率20％と30％の試料においても，磁場を印加しない場合

は磁場を印加する場合より，再結晶過程が進んでいること

が観察された。圧延率87％の試料を873Kで60分間焼鈍した

組織（（a）OT；（b）5T）は図12に示すように，磁場を印加

表而

1；ll

≒↑

山1

1d

lll心

Ilr鱒κ1乙

図10熱間圧延した試料の再結晶に対する磁場の影響。（a）熱間

　　圧延状態の組織（b）OT，1023Kで60分焼鈍した組織，

　　　（c）5T，1023Kで60分焼鈍した組織。
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　　　　　　＿讐レ

　　　　ぎ　　　　の　　　　　　　ギ　　セ　ぬ

∵！卜義賊．　獅二、；ヒ

‘講　　　　　　　　　　　　　　　弔うオrO　　　gi擁

灘

、認狐

下
図1387％冷間圧延した試料を823Kで60分焼鈍した維織

図1125％冷間圧延した試料を973Kで10分間焼鈍した組織。

　　　（a）OT，（b）5T

鱒茅

轍一

1躯1

＿篶レ

鎌繊
轡鮎

図1287％冷問圧延した試料を873Kで60分焼鈍した組織。

　　　（a）OT，（b）5T

した場合もしない場合もほぼ同じ程度で再結晶が進んでお

り，高い冷間圧延率（87％）の試料の場合，磁場の効果は

はっきり現れなかった。この結果から，低い冷間圧延率（20

－30％）の試料に強磁場を印加する場合，再結晶が遅くなる

のは明瞭であるが，強加工した場合，再結晶の駆動力は磁

場の効果より大きく，磁場の影響は現れにくい可能性があ

る。そこで強圧延した試料を823Kで60分間焼鈍して，一定

蓬紛

　　　　　　　　　　　　　　　　　　潅弩ぷ，騒

図1487％冷間圧延後，823Kで60分間回復させた試料を973Kで

　　　10分間焼鈍した組織。（a）OT，（b）5T

の回復を起こさせ，再結晶の駆動力を低くして，磁場の影

響を確かめた。図13は87％圧延した試料を823Kで60分間焼

鈍した組織である。再結晶が始まっていないことが確認で

きる。この回復させた試料を973Kで30分間焼鈍して，組織

を観察した。図14に示すように，磁場を印加しない場合，

一次再結晶が終わり，・均一な再結晶粒組織が得られた。一

方，磁場を印加する場合，一次再結晶が完全に終わってい

ないことが観察された。以上の結果から，強磁場を印加す

ることにより再結晶は抑制されることが明らかになった。

6－2－2　再結晶粒の粗大化挙動に及ぼす強磁場の影響

　図15は圧延率87％の試料を973Kで0または10T，等温焼

鈍した後の再結晶粒径の測定結果で，横軸は焼鈍時間，縦
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図17熱間圧延した試料を1123Kで30分焼鈍してから1223Kで

　　等温焼鈍した時の粒径変化

図15圧延率87％の試料を973Kで0または10Tで等温焼鈍した

　　時の粒径変化。
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tCmpcraturc／K

図16圧延率87％の試料を973Kで60分焼鈍して完全に再結晶

　　　させてから，0または10Tで，各温度で60分焼鈍した時の

　　粒径

軸は粒径である。焼鈍時間の増加に伴い，磁場を印加した

場合もしない場合も粒径が大きくなることが分かった。短

時間焼鈍の場合（5分，30分），磁場を印加した場合は印加

しない場合より粒径が僅か小さくなるが，焼鈍時聞が60分

になると，その差は大きくなることが分かった。ここで，

粗大化に及ぼす磁場の影響のみを詳しく調べるため，圧延

率87％の試料を923Kで60分焼鈍し，完全に再結晶させてか

ら磁場を印加，又は印加せずに993～1043Klの種々の温度

（いずれもキュリー温度以下）で60分焼鈍し，再結晶粒径

を測定した。この結果を図16に示す。磁場を印加した場合

は印加しない場合より，再結晶粒の粗大化は遅くなること

が明らかになった。これは粗大化の駆動力は再結晶の駆動

力より遥かに小さいため，磁場の影響が現れ易いからと考

えられる。また，キュリー温度以上で，即ち常磁性状態で，

再結晶粒の粗大化に及ぼす磁場の影響を調べるため，熱問

圧延した試料を用いて，1！23Kで30分焼鈍し，完全に再結晶

させてから，1223K及び1273Kで，0又は10T印加して等温．

焼鈍し，組織観察，粒径測定を行った。図17と閣18はそれ

ぞれ1223K，1273Kで等温焼鈍した試料の粒径測定結果：で

ある。キュリー温度以上においても，磁場印加により粒粗

大化が抑翻されることが分かった。

　強磁場が再結晶及び粗大化を抑制することの原因は以下

のようにいくつかの面から考えられる。（1）転位の移動に及

ぼす磁場の影響：　今までこれについていくつかの研究が

ある20－24）。その中，Motolskiiらは磁場印加が転位の移動と

再配列を助け，より安定でエネルギーが低い転位形態にな

るというモデルを提案した24）。再結晶が転位の移動，合体，

再配列などにより進むということを考えると，磁場印加に
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より転位の挙動に影響があり，転位が磁場中ではより分散

する傾向があるため回復が促進され，その結果再結晶が遅

くなることが考えられる。しかしながら，磁場によって拡

散が遅くなることもその原因の一つと考えられ，磁場によ

る再結晶抑制の原因についてはまだ検討の余地がある。（2）

界面に及ぼす磁場の影響：　結晶磁気異方性が存在するの

で，小傾角粒界の頻度が増加する19）。従って磁場を印加する

ことにより界面構造或いは界面エネルギーが変化し，界面

の易動度が遅くなる可能性がある。これによって，再結晶

粒の粗大化が磁場により抑制されると考えられる。

6－2－3　ノ」、括

1．Fe－3％Si鋼においても，強磁場印加により一次：再結晶

　　は抑制されることが明らかになった。

2．キュリー温度：より高い温度でも低い温度でも，強磁場

　　印加により再結晶粒の粗大化は遅くなることが明らか

　　になった。

7　強磁場中ゲルキャスト法による靭性に富む単相セ

　　ラミックス積層組織の形成

　過去20年以上にわたって，第2相による強化を利用して

靭性に優れたセラミックスが作られてきた。しかしながら

高温ではしばしば爆心と第2相が反応して両者の問に強度

の高い界面を形成するが，脆い材料の場合このような界面

は靭性向上につながらない25－28＞。そこで本研究では第；2相

を加えることなく靭性に優れたセラミックスを作る新しい

方法を開発することを目的とした。すなわち結晶学的に配

向して集合組織を持つ層と，持たない層からなる単相の積

層組織の製造を試みた。原材料のFe2Tio5は熱的異方性を

持つ斜方晶のセラミックスで，5μm以上の粒径になると

自然にマイクロクラックが入り29），しかも帯磁率も異方性

を示す。その結果，適当な媒体中に単結晶の粒子を分散さ

せ，強磁場を印加すると帯磁率の一番大きい結晶軸が磁場

の方向に平行になるように圖転ずる30β1）。ゲルキ・ヤスト方

により32），媒体中に浮かぶ粉末を磁場により配向させ，その

まま固定して集合組．織を持つ組織を作ることが可能である。

本研究で示すように，熱的・弾性的性質の異なる，集合組

織を持つFe2Tio5と持たないものからなる積層組織を利用

することにより，クラックの進展方向を屈折させ，材料の

靭性を向上させることができる。

7一エ　実験方法

　積層組織はゲルキャスト方により作成する32）。まず，Fe2

Tio5粉末をアクリルアミドのモノマーの溶液中に分散さ

せてスラリーを作り，交差結合剤のammonium　persulfate

（APS）と触媒のtetamethylethyidiamine（TEMED）をス

ラリーに加える。さらに気孔率を下げるためにDow　Com－

ing　Y－30　Antifoam　Emulsionを加える33）。また，磁場中で

のFe2Tio5粒子の回転を促進するため，粒子の凝集を防ぐ

分散剤，Darvan　Cを加え，スラリーの流動性を高める。こ

昏iagncticaHy

　A鵠9n

Sedion Inscrt　Section　　PourSlurry
　inレlold　　　　ArOUnd　Section

図19　配向した層を間にはさむ3層組織の作製方法の模式図

れを鋳型に注ぎ，真空に引くことによりガス抜きをする。

このスラリーを冷却し，粘性を低め，触媒作用からゲル化

までの時間を長くし，磁場中での配向に十分な時間をかせ

ぐ33）。すなわち，触媒作用からゲル化までの問モノマーはほ

とんど交差結合せず，Fe2Tio5粒子は自由に回転できるの

で鋳型が強磁麗筆におかれると磁場の方向に配向し，時間

の経過とともにモノマーはAPSとTEMEDの作用により

交差結合し，3次元のゲル網を形成し，ゲル化の際に粒子

の配列は固着され，集合組織を形成するのである。

　このようにしてできたものを用いて，積層組織を作る。

集合組織を持たないものは磁場を印加せずにゲル化する以

外，集合組織を持つものと全く岡じ方法で作られる。本研

究では，靭性試験のために3層の積層組織を作るが，以下

にその製造法を示す。まずスラリーをタイル状（2mmX35

mmX50mm＞の鋳型に鋳込み，8．3Tの磁場中に入れ，配向

させる。3h後，タイル状のゲルを鋳型から取り出し，棚上

の細長い小片（2mmX2mmX35mm）に切り出す（図19）。こ

れらの小片を別の鋳型（小片が動かないように壁の一部に

溝をつけてある）に垂直におく。冷却後触媒作用を起こさ

せたスラリーを小片の周りに注ぎ，ガス抜きをした後ゲル

化させる。3h後，小片とスラリーは交差結合する。このよ

うにして埋め込まれた小片は3層のうちの真ん中の層とな

るが，磁場印加方向を変えることにより，2種類の異なる

集合組織を持たせることができる。一つは配向の方向が小

片の長手方向と平行であり，もう一つは長手方向と垂直な

ものである。次に，積層組織が裂けるのを防ぐため，数週

間以上ゆっくりと乾燥させる。次に交差結合し，固着剤と

して働いたアクリルアミドが取り除かれた後も層同士が接

着しているように，69MPaで等方加圧する。これを1℃／

minで575℃までゆっくり加熱し，6h保持してアクリルア

ミドを焼き尽くす。次に275MPaで再び等方加圧し，空気中

で1170℃で1h焼結すると96％の密度：になる。これら全体

の手順を模式的に図20に示す。

7－2　集合組織の測定

　Fe2Tio，を磁場中でゲル化すると集合組織を形成するこ

とが分かっている33）。しかしながら，積層組織形成過程にお

いても集合組織が保持されていることを確認するために，

X線解析を行った。図21に模式的に示すように，集合組織
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図21配向した層の集合組織測定の模式鵬

を持つと考えられる真ん中の層と集合組．織を持たない下側

の層の（200），（020），（002＞ピークをCrのKα線を用いて調

べた。試料は，図21に示すように層の間の界面が入射ビー

ムと回折ビームが作る面に平行になるようにセットした。

磁場中でのプロセッシングにより，b軸［010］が層の間の界

函と平行で積層組織の一番広い癒に平行になる。図22（a）

は真ん中の集合組織を形成した層の相対強度と（020），

（200），（002）ピークの2θとの関係を示し，図22（b）は集合

組織を形成していない層の岡様なプロットを示す。最も注

欝すべき点は，図20（a）で（020）ピークが見られないことで

ある。積分強度を比較すると，｛1（020）／茎（200＞｝。mb。dd。d＜＜

｛1（020）／1（200）｝。。。一text。，ed及び｛1（020＞／1（002）｝。mb。dd，d＜

＜｛王（020）／茎（002）｝。。。一t。xt。，edとなる。これらの結果から積

層組織の形成過程においても集合組織は保持されることが

明らかになった。

7－3　靭性試験

　3層組織の靭性試験は図23に示すダブルカンチレバータ

　　　　　　　12．5

Q5

24

26

Q8

←30

図23　靱性試験用試験片

百

や

イフQ（s－dcb）の試験片を用いて行った34）。3層組織では，集

合組織を形成していない層と形成している層の界面でクラ

ックが屈折しやすいほど靱性が良いが，それには（1）集合組

織を持つ層の弾性率が嗣りの弾性率より高い，②集合組織

を持つ層が残留圧縮応力下にある，（3喋合組織を持つ層と

持たない層の界晦ができるだけ弱い27），の3つの条件が必

要である。真ん中の層の方位を適当に選ぶことにより，良

好な弾性的ミスマッチと残留応力をもたらすことができる。

表2は3種類の集合組織と，集合組織を持たない試料の弾

性率と熱膨張係数を示す。この表から明らかにタイプIIの
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集合組織を持つ層を，集合組織を持たない層の間に埋め込

んだ場合に最も靱性が高くなると考えられる。

　s－dcb用の試料面は0．3μm仕上げで研磨した。次に，試料

は先にアルミナが付いたくさび形の加重負荷装置によりあ

らかじめクラックを付けておいた。実際の靱性試験はサー

ボ付き試験機（MTS　model　808）を用いて2．5μm／minの速

度で変位制御により行った。クラックの進展は移動式顕微

鏡を用いて記録した。加重，クロスヘッドの変位及びクラ

ックの開口変位は同時にコンピューターに記録した。

表2　Fe、Tio、の材料特性と配向方向

Table　l　Selected　properties　of　Fe2TEO5　as　a　function　of

alignment　direction．

Texture
盾?ｅｎｔａｔｉｏｎ：

TンpeI

h・

Type・n

|　　B

野pe　HI

@　◎　　B

Non　texしured

Young’s　modulus
iGPa）（12） 80．8 87．5 97．5 73．1

Coeぼ．　orthermal
?ｘｐａｎｓｉｏｎ?

i×10－6℃　1）

4．9 4．9 9．8 5．8

　靱性はKanninien35）のdcbモデルにより計算した。変位一

定下でクラックが進展する場合，破壊抵抗は以下の式で与

えられる。

　　　　　　　　　　　　　　　λσ1「十θ
　　　κ＝ノ可E1露3／2λ2δ
　　　　　　　　　　　2λ3α3十6λ2α2／且十6λα」［十3θ

Tcx竃urcdしaycr

Alignmcn【
　　　　ニ　　

　↑

　　　　　　　　　　　　　　　　　　1mm

図24　積層組織中の配向した層の光学顕微鏡組織

ここで，aはクラック長さ，　hは試料片の高さの半分にの

場合，12．5mm），λは試料片高さの関数，びはクラック開口

変位，Eは弾性係数，　r，　A，⑤はクラック長さの三角関数で

ある。

7－4　結果及び考察

　図24に示すように，s－dcb試料に埋め込まれた層には靱

性試験前に網目状のクラックが観察され，埋め込まれた層

はほとんど木目状になっている。クラックは層の聞の界面

に平行に，配向方向に垂直に走っている。これらのクラッ

クは，試料の反対側の面では異なるパターンを示すことか

ら，集合組織を持つ層の面内方向には進展しないことが分

かる。なぜこのようにクラックが網目状に形成されるかと

いうことの詳細な理由は分からないが，微少な残留応力が

蓄積し，強い集合組織を持つ組織のためマイクロクラック

が結合することが原因であると考えられる。

　図25に典型的な靱性試験の結果を示す。図25（a）は加重

とクラックの開口変位の関係を示す。ピークの後に大きく

軟化するのが明瞭に分かり，破壊しにくいことが分かる。

図25（b）は計算により求めた靱性をクラック長さの関数で

示したものである。徐々に靱化して8．4MPa・m112のピーク

値に達し，クラックが屈折したことが分かる。しかしなが

ら，界面近傍（斜線部）をよく観察してみると，靱性が徐々

に向上するのはクラックが集合組織を持つ層の中に進展し

てからかなり後であることが分かる。図26の界面近傍の顕

微鏡写真から，集合組織を持つ層にクラックが進展してい

ることが分かり，クラックがどこで屈折したかが分かる。

木目状の網目と相互作用してクラック先端は屈折し，荷重

8
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図25靱性試験結果。（a）荷重と開口変位の関係，（b）靱性とクラック長さの関係。
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　十

lntcrf註cc 100μm

図26　配向した層とそれを挟む層の界面近傍の光学顕微鏡組織。

方向と平行にあらかじめ存在したクラックに沿って進展す

る。この方向へのクラックの進展は，数百ミクロンにわた

って続き，靱性が徐々に増加する。最終的に，クラックは

初めに屈折した場所からそれて，加重と垂直方向に再び進

展していく。

　Zimmerman36）は，今までに述べたのと同じ方法で作成

した，集合組織を持つFe、TiO5単体と持たないFe2TiO、単

体の靱性を測定した。最大の靱性は，集合組織を持たない

場合と持つ場合（配向の方向はクラック進展方向と平行）

でそれぞれ約1．6MPa・m1／2と4．2MPa・m112であった。集

合組織を持つ場合には積層組織にみられたような木目状の

クラックの網目がみられたが，その長さは一桁小さいもの

であった。この場合でも，もとから存在する網目状のクラ

ックと進展してくるクラックの相互作用により靱性は向上

するが，それでも3層の積層組織の靱性，8MPa・m1／2に

ははるか及ばない。以上のように集合組織を持つ層と持た

ない層を積層させることにより，それぞれの層単体の場合

よりはるかに高い靱性が得られることが分かった。

7－5　結論
（1）強磁場中でのゲルキャスト法により，集合組織を持つ

　　層と持たない層を交互に積層させた単相組織を作るこ

　　とができる。

②　集合組織を持つ層と持たない層の界面でクラックは屈

　　麗しないが，集合組織を持つ層の中にミリメータサイ

　　ズのクラックが存在しているため，これが進展してく

　　るクラックの屈折場所となる。これらの場所で効果的

　　にクラックが屈折するため積層組織の靱1生は単体の，

　　集合組織を持つFe2TiO5や持たないFe2TiO，の靱性よ

　　り向上する。

8　総括

　主として鉄面合金における相変態に及ぼす磁場の影響と，

磁場による組織制御について研究した。その結果，全く新

しい磁場の影響が色々と明らかになった。今後はさらに析

出や拡散変態に及ぼす磁場の影響についても研究を進める

とともに，さらに相変態における基礎的な要素である，拡

散や状態図，界面エネルギーに及ぼす磁場の影響について

明らかにする必要がある。
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一般研究

強磁場ステーション

佐藤明男，沼澤健則，永井秀雄，松本文明

東京工業大学理学部

松本宏一

平成7年度～平成9年度

要　　約

　1K以下の超低温環境を発盤可能な新しい冷凍方式を検討した。冷凍サイクルとして4He中の3Heの希釈効

果を利用し3Heを選択的に圧縮膨張させる超低温スターーリングサイクルに着目した。この方式は原理的にカ

ルノー効率が高く，小型化が容易であるがlK以下で作動する蓄冷器が必要となる。蓄冷効果を担う凶冷材

料は1K以下で冷媒と同程度の熱容量が要求され，かつブロードな温度特性を満足させなくてはならない。

我々は希土類ガーネット磁性体Gd3Ga5012のフラストレーションによるブロードな比熱特性とDy3Ga5012の

強い反強磁性相互作…用とを組み合わせた（Dy。Gdl．。）3Ga50蓋2がこれらの諸回心を満足できる可能性に着目し，

熱物性を調べた。その結果，比熱のピーク温度を約0．6Kまで低下させ，かつ熱容量を従来磁性体に対し

25～400％まで憎加させることが可能となった。さらに，この磁性体を用い蓄冷温を構成するときに不可欠な

冷媒との熱交換特性を計算し，磁性体の粒径が0．5～1．Ommのときに最大効率を与・えることがわかった。これ

により1K以下で作動可能な超低温嘗胆器の基本要件が明らかとなった。

1　序

　当研究所強磁場ステーションは世界最高水準の磁場を発

生可能な40丁級ハイブリッドマグネットをはじめとする

数々の強磁場マグネットを保有し，先端的な研究への公開

利用を開始している。このような強磁場を利用した実験に

おいて，1K以下の超低温環境は量子効果の発現など新し

い現象の探索に不可欠である。しかし，3He冷凍機に代表さ

れる従来の超低温冷却システムは，冷凍能力，冷凍保持時

間，さらに強磁雨中での磁場変動による自己発熱などによ

る効率の低下の点で使用条件が限定されており，1K以下

の超低温環境における超強磁場実験は容易ではない。本研

究では，既存冷却技術に代わる新しい超低温冷却システム

を実現するために，超流動スターリングサイクルに着目し，

これを構成する上で最も重要な要素技術である超低温世道

器および超低温領域で作動する蓄冷材料を開発することを

目的とした。

2　超低温蓄冷器の原理

　4K領域の小型冷凍技術は近年，磁性体を用いた蓄冷材

料により著しい性能の向上が達成された。これらの冷凍機

はタービンに代えて蓄冷器を用いることにより圧縮比を低

滅化すると共にコンパクトな冷凍システムを実現している。

冷凍サイクルとしてGM（Gifford讐McMahon）サイクルが

主に使用され，COP（冷凍効率）として30％以上が得られ

ている。しかしながら冷媒に4Heを用いるため，超流動遷移

温度以下の冷凍温度の発生が困難であり，最低到達温度は

2K領域に止まっている。これに対し冷媒として3Heを用

いることにより1K：以下への到達が原理的に可能となるが，

そのコストは数十倍以上となり実用的に困難である。そこ

で，本研究では4He申の3Heの希釈効果を利胴し3Heを選択

的に圧縮膨張させる冷凍サイクルの実境により，冷凍能力

の著しい増加が可能となる点に着臼した。NASAのSwift

等はこの原理をスターリング（Stirling）サイクルに適用し

た場合について理論および実験レベルでの解析を試みた田。

その結果，2Kから出発して0．2Kレベルまで理論的には到

達できること，および冷凍効率は従来のシステムに対し2

倍以上であることを示した。特にスターリングサイクルは

可逆サイクルであり，原理的にCarnotサイクルと綱程度の

効率が踊込める。しかしながらこれまでに超低温領域で用

いられてきた熱交換方式は，圧：外側と膨張側を対向して流

れる冷媒聞で熱交換を行う対向流型熱交換法であった。こ

の方法はわずかな熱交換の温度擾乱が全体の熱交換効率に

影響を与えやすく，効率の低下や温度勾配の減少を招くこ

とが大きな課題であった。そこで対向流型熱交換器に代わ

って1K以下で作動する超低温蓄冷器の開発によってこれ

らの問題が回避できる可能性が高いことに着目した。図1

にはこのような超低温スターリング冷凍機の主要な構成要

素を示した。3Heと4He混合流体は蓄冷器中を通過すること

によりその温度を変化させ，スーパーリークによって3He

を選択的に膨張・圧縮することが可能となる。この蓄冷器

を構成する上で最も重要な要素は蓄冷材料であり，蓄冷器
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4Heガス『ス

蓄冷器
4H

スーパーリーク　　　　　　　　　　　　　　　　スーパーリーク　　　　　　　3He＋4He混合ガス

図1　超低温スターリングサイクル構成概念図

4Heガス

中を通過する冷媒の熱量変化に対し同等以上の大きな熱容

量を有することが要求される。また，冷凍温度範囲で温度

に対し熱容量の急激な変化の少ない特性が要求される。し

かしながら超低温領域ではほとんどの物質はエネルギーが

最低の状態となり有効な熱容量が得られず，これまでの研

究では超低温蓄冷材料の重要性は認識されているのもかか

わらずほとんど顧みられることがなかった。従って，本研

究ではまず蓄冷材料の探索と開発を行い，次に蓄冷雨を構

成するために要求される熱交換特性について調べた。

3　超低温蓄冷材料の開発

　超低温領域で利用可能な熱容量として電子系の磁気比熱

の活用に着目し，転移温度の低い希土類ガーネット磁性体

に焦点を定め探索した。この中で，Dy，Ga，O12は反強磁性転

移温度が0．35Kにあり有望な物質であることがわかった。

しかしその比熱特性は転移温度の回りにきわめてシャープ

な温度依存性を示すλ型比熱であり，磁気転移温度を中心

とする±0ユ度の狭い温度：範閥でしか利用できない。一方，

Gd3Ga5012は0．85Kを中心とする幅広い温度範囲で大きな

比熱を有するが，転移温度が高く0．6K以下での使用が困難

である。これらの比熱特性を図2に示す。1K以下を発生

可能な超低温蓄冷器を実滉するには0．6Kを1・1諜心とし緩や

かな温度変化特性を有する高熱容量物質が要求される。そ

こで，Gdの一部をDy元素で置き換え，異方的な長距離相互

作用を発生させることにより，高熱容量と転移温度低下の

条件を満足できる可能性に着冒した。これらの熱特性を明

らかにするために，Gdに対するDyの置換割合を変化させ

た単結晶をCZ法によ｝）作製し，0．4K～2K領域の比熱お

よび2K～20K領域の熱伝導率測定を行った。比熱測定は

熱緩和法を用い，0，4K～2K，磁場5Tの範囲で行った。

熱伝導率測定は定常法を偉い，2K～20K，磁場5Tの範

囲で行った。

3．1　比熱灘定結果［21

　本研究で作製された試料の維成および比熱測定により得

られたピーク温度（比熱の最大値を与える温度〉を表1に

示した。Dy元素の置換対合が25～50％においてピーク温度

は約0．6K：まで低下することがわかる。図3にはゼロ磁場に

おける比熱測定結＝果を回した。実線および点線はDy3Ga5

012（以下DGG）およびGd3Ga50、2（以下GGG＞であり，プ

ロットされたデータは，（Dy．Gd、一。＞3GasO、2（以下DGGG）

のx二〇．05，0．25，0．5を示している。この図から明らかな
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図3　（Dy。Gd1一。）3Ga5012（DGGG＞x＝0．05，0．25，0．5のゼロ

　　磁場比熱測定結果

ように，5％のDy元素の置換によって比熱のピーク温度は

0．7Kまで低下し，同時に約10％の比熱ピーク値の増加が見

いだされた。さらにDyの置換割合を増加すると比熱ピーク

温度：は0．6Kまで低下しピーク値はGGGと同程度まで減少

する。比熱の温度依存性はGGGと同様に広い温度範囲でブ

ロードな変化を示し，低温側へそのまま平行移動をした形

状となっている。これは二二材料として非常に望ましい特

性である。特に，0．5Klにおいて，　DGGGの比熱はGGGに対
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表1　測定試料および比熱測定から得られた比熱ピーク温度

試料 組成 比熱ピーク温度（K）
ln（8）
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図4　DGGGの磁場中比熱測定結果

2

し25％，DGGに対して400％増力Hすることがわかった。

　次に磁場中比熱測定結果について，磁場が1Tと5Tの

比較を図4に示す。1Tの場合，　Dyの置換割合x＝0．05と

0．25の試料において特に1K以下の領域で両者の比熱の絶

対値の相違が大きい。これに対し，5Tではほとんど一致

していることがわかる。これは磁場印加によって生じた

Zeem麗n分裂が5Tの場合は両者とも飽和値近くまで分

裂しているが，1Tの場合は十分ではなく，Dyによって誘

起された内部磁場の相違によって生じたものと考えられる。

すなわち，Dy濃度の大きな試料はより大きな内部磁場を有

することを示している。

3．2　エントロピー特性

　蓄冷材料のエントロピー特性は冷凍サイクルの解析に不

可欠である。本研究では比熱測定データをもとに次に示す

式（1）によってエントロピーを求めた。

図5　DGGGのゼロ磁場エントロピー

5＝
閧ﾉ（℃β）μ｝。ゴ・

（1）

ここで，S：エントロピー，　T：温度，　B：磁場，　C：比

熱である。ここでは電子系のエントロピーに着臼している

ため，核磁性などの絶対零度近傍でのエントロピーは無視

している。図5にはゼロ磁場におけるエントロピーの計算

結，果を示す。ここでx＝0はGGG，　x＝1はDGGである。比

熱の形状からも予測されるようにx＝0，0．05，0。25の試料

は温度特性が類似し，x＝1のDGGと大きく異なっている。

上記の3種類の試料は図中に示した1n（8）の値に温度の増

加と共に漸近していく。他方，DGGの場合はh1（2＞に一致し

ていく。これは磁気モーメント竺」のもつエントロピー飽

和値＝1n（2」＋1）を反映している。特に，25％のDyで置換し

た試料（x＝0．25）のエントロピー飽和値は，x漏0のGGG

の値に近く，GGGのもつ磁気特性が主要であることが推測

できる。x＝1のDGGの場合は明らかにDy元素の自由度が

最低状態」＝1／2を示している。これはDGGにおける異方

的な結晶場の影響によって，Kramersのこ二重項だけが自由

度：として存在していることを示しており，ブロードで大き

な熱容：量の観点からは望ましい特性ではない。他方，GGG

の比熱のピーク温度は磁気転移を反映したものではなく，

等方的な電子分布を有するGd元素が三角格子配列するこ

とによって生ずるフラストレーションをもとに説明できる

ことが最近，明らかとなった［33。本実験結果は，25％のDy

磁性元素の置換によってもフラストレーションが破壊され

ないことを示しており，どの程度のDy濃度で磁気転移が発

現するのかという興味深い疑問を提案している。図6には

磁場を加えた場合のエントロピーを示した。比熱測定結果

から明らかなように，1Tの磁場を印舶したときDyを多く
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図7　DGGGの磁気熱量効果

2

図6　DGGGの磁場中エントロピー

含む試料の方がエントロピーの減少割合が大きい。これは

Dy元素によって内部磁場が誘起されるためと考えられ，

Dy元素の添加は磁気熱量効果（磁場によって誘起される発

熱・吸熱効果）を大きくすることがわかる。5Tの磁場で

はエントロピーの滅少はほぼ飽和し，Dy濃度の依存性が見

られなくなる。ここで注意すべきことは，x＝0。05および

0．25の試料はゼロ磁場のエントロピーがGGGに近いため，

5Tの磁場を加えたときのエントロピー変化がDGGに較

べて2倍以上大きくなる点である。これを磁気熱量効果の

観点から整理してみる。一定温度Tを保ったまま磁場変化

BG→Blによって生ずる熱量変化△Qは次：式で与えられる。

△9＝7・（5（7’，βD－3（r，βo）） （2）

　図7には等温状態における磁場変化による熱量変化を示

した。磁場が5Tの場合，　x＜1の試料においてはほとんど

同じ△Qが得られ，x＝1のDGGに対し2倍以上大きい。一

方，1TではDy濃度とともに△Qの増加する傾向が見られ

る。これらの結果はいずれも上記の考察結果を支持してい

る。このように，GGGのもつ特異なエントロピー特性とDy

元素のもつ異方的な磁気モーメントを組み合わせることに

より，0．6K以下の領域で大きな熱容量と磁気熱量効果を得

ることが可能であることがわかった。

3．3　熱伝導測定結果41

　蓄冷材の熱特性において熱伝導は単位時間の熱交換を決

定する重要な因子である。希土類元素を含む結晶は磁場の

変化を受けやすいことから，本研究では磁場中熱伝導率を

詳細に測定した。図8には熱伝導率測定結果を示した。こ

こでDGGGはx篇0，5の試料である。　GGG（x漏0）は磁場

中で変化を示さない。これはGd元素の軌道角運動量がL＝
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図8　DGGGの熱伝導率測定結果

0であることに起因している。DGG（x＝1）の場合は磁場

によって熱伝導率が大きく変化する。特に2K領域ではし5

T程度の磁場で70倍以上の熱伝導率の減少が観測された。

DGGGの場合においても岡様の傾向が観測されるが，変化

率はDGGと較べて弱い。また，ゼロ磁場の熱伝導率もDyの

添加によって10倍以上減少する。これはDy3＋イオンの低温

における複雑な励起準位によるフォノンの散乱効果である。

このようにDyの添加により熱伝導率は減少するため，蓄冷
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器の設計には熱交換率を増加させる工夫が必要となること

がわかった。

4　蓄冷器として要求される熱交換特性

　蓄冷器において，内部を通過する熱交換流体（Heガス）

と蓄冷材料間の熱交換損失は蓄冷器効率および全体の冷凍

効率に大きく影響する要因である。一般に熱交換特性を増

加させるためには粒径を小さくすればよいが，一方で，熱

交換流体の圧力損失が生ずる。そこで，蓄冷器を構成する

ときに要求される蓄冷材料の粒径の最適化について計算機

シミュレーションによって調べた。蓄良器中の微少な一要

素dxを熱交換流体が通過するときに発生するエントロピ

ー生成量dSg。。を有限の温度差と圧力損失との和であると

仮定すると，

　　　　警コ9〔÷’△r島窪侶）

で与えられる。ここでQは流体と蓄冷材間の熱交換変化量，

mは流体の質量変化，△Tは流体と蓄冷歯噛の温度差，ρは

流体の密度である。ここでは以下の諸条件によってエント

ロピー生成と蓄冷材粒径：Dpとの相関を求めた：蓄冷器

の寸法＝直径2cm，長さ9cm，作動温度謹2K，蓄冷材料

の質量漏135g，流体の質量変化＝0．054g／秒，作動流体鵠

3H：eおよび4He混合流体（混合比1：1）。図9には計算結果

を示す。dSg。。、は熱交換の不完全性（温度差）によるエント

ロピー生成量，dSg。。2は圧力損失によるエントロピー生成

量である。前者は粒径に比例して増加するが，後者は粒径

に対し反比例することがわかる。従って，両者の和である

全体のエントロピー生成量はある粒径に対し最適値が存在

する。本計算結果では粒径が0．5mm～1。Ommの領域で

dSg。。が最小値を与えることがわかり，実際の蓄冷器を構成

する際にこの範囲の粒径の二三材料を使用すればよいこと

400

一一一
r　1（due　to　heat職s5er）

　　　gcn
　　’Sg，。2（due【O　P「essu陀面P）

　　　S　　l＋S　2
　　　gcn　　　gcn

が明らかとなった。

5　結語

　本研究で対象としている0．1K～lK領域の超低温冷凍

サイクルの研究は，3He冷凍機および希釈冷凍機を除けば

これまでにほとんど進展が見られない分野である。特に超

低温蓄冷器の使用はこれまでにない概念であるが，ここで

明らかとなった蓄冷材料の特性は超低温蓄冷麺を構成する

ことが可能であることを示している。しかし，これを冷凍

機として作動させるためには3He－4He混合流体の低損失な

循環システムの開発が不可欠となる。今後は本研究結果を

踏まえ，蓄冷器と循環システムを一体化した冷却システム

の開発を進める必要がある。また，本研究で作製した磁性

体のユニークな特徴として，フラストレーション磁姓体の

低温における大きなエントロピー特性と，これに磁気異方

性の強い磁性元素を添加することによる磁気熱量効果の著

しい増加を強調したい。これは宇宙衛星搭載用断熱消磁冷

却装置の磁性材料としても優れた性能を有し，本磁性体を

組み込むことが予定されている。
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イオン注入ナノ結晶の構造物性安定性に及ぼす

イオン・電子照射の効果に関する研究

精密励起場ステーション

古屋一夫，福田芳雄，三石和貴，田申美代子，

チャールズアレン＊1，ロバートバーチャー寧1

平成9年度（～平成10年度）

要　　約

　結晶構造の固体材料中にイオン注入された原子が析禺したナノクラスターの電子線照射下での構造物性安

定性をアルゴンヌ国立研究駈と共同で研究した。A1電子顕微鏡試験片中にXeイオンを注入し，高分解能超高

瀬電子顕微鏡中で，高強度の電子線照射下での観察を行い，ナノクラスターの構造や形状の変化を動的に観

察し，照射の影響と安定性の評価などを行った。この観察では，〔110］方向から約3度傾斜し，かつ焦点はず

れ量を一76nmにすることで，　AIの格子縞を消し，　Xeナノ結品の像だけを得られるようにして，高分解能モー

ドでの観察を行った。電子線量はナノ結晶に与える影響を調べるため1．2x105A／m2と非常に高密度にし，ビ

デオを用いて動的な観察を行った。その結果，高強度の電子線照射下で内部に転位の入ったXeナノ結晶が動

的に観察された。ビデオから取り込んだ醐像から，転位のはいる前と後での原子位議を精密に測定した結果，

転｛立による変位は約！2Aで，これはショックレー部分転位を［110］方向から晃たときの変位と一致しており，

この欠陥がショックレーの部分転位であることが分かった。また変位のピークが結晶の中程にあり，端の方

で小さくなっていることから，この欠陥が門内から作用する力で変位したのではない事も分かった。

1　緒言

　結晶構造の固体材料中にイオン注入された原子が析出し

たナノクラスターは，常温常圧で気体である原子が結晶と

なって析出し，日常では観察することの出来ない物質の性

質を児ることが出来るほか，表面の割合が体積に比して大

きくなることから派生して起こる様々な表面効果や，その

微少なサイズによる量子的な効果などが期待され，電気

的・光学的にも広範な応用が期待できる。またそのナノク

ラスターの構造および電子状態は，母相となっている材料

物質の性質を大きく変化させ，材料の電気的・機械的物性

を左右し，これにより特異な物性を持つ材料を得ることが

鵬来る。しかしその一方で，イオン注入の過程でのナノク

ラスターの構造変化の過程や，熱処理，イオン・電子照射

による構造への影響，また，それによる物性の変化や安定

性などは実用として使用するときの重要な問題となるが，

未だ解明されていない。また材料科学の観点からもナノメ

ートル領域での結論の安定性や非平衡結晶の生成，ナノ結

晶中での欠陥の運動，界面での原子緩和など多くの先端的

課題を含んでいる。本研究では，不活性XeガスをA1金属試

料に注入した時に出来るナノクラスターについて先駆的な

研究を行っているアルゴンヌ閾立研究所と共岡研究を行い，

電子顕微鏡法を応用した原子レベルからミクロンレベルに

わたる分析・評価により非平衡粒子の構造・物性を明らか

にする。

ぬ米圓　アルゴンヌ国立研究所

2　実験方法

　A1の圧延した板から直径3mmのディスクを打ち抜き，

673Kで1時聞焼鈍した。電顕試料は253Kに冷却した硝

酸：メタノール＝1：2の電解液を使いジェット法による

電解研磨を行って作製した。作製した試料に対して，アル

ゴンヌ国立研究所に設置されているNEC－650kVタンデ

ム加速器を用いてXeイオンの注入を行った。加速電圧はイ

オンが試料中の15～25mnの領域にとどまるようにTR王M

コードによる計算で35keVに決定し，照射量は最大3x1020

ions／m2とした。この加速電圧でのAl申でのXeの飛程は約

1％mであり，深さ方向の分布は約10nmであった。照射によ

り生じた欠陥によるひずみ場を取｝）除くため，再び523Kで

30分焼鈍し電顕試料とした。その後試料を当研究所に持ち

帰り，JEM－ARM－1000高分解能超高圧電子顕微鏡を用

い，加速電圧1000kV，分解能0．1鎌mで観察を行った。

　観察ではAl試料の［1101方向から約3度傾斜し，かつ焦

点はずれ量を一76nmに設定した。この条件はAlの格子縞

を消し，Xeの像のみによる観察を可能にする条件である。

この操作は逆空間で局在しているAlの逆格子点をわずか

に傾けることによって励起しないようにすると共に，コン

トラスト伝達関数の値がA1の格子点の距離で極小になる

ように焦点はずれ量を調整することを意味する。この焦点

はずれ量ではXe原子は黒い点として現れる。このことは同
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じ条件でのシミュレーションによって確認されている。

　ナノ結晶の形態と構造に及ぼす電子線照射の効果を調べ

るため，電子顕微鏡のコンデンサ絞りを抜き，さらに電子

銃のバイアス電流を高めることで，電流値を1，2×105A／m2

と非常に高密度にし観察を行った。動的な画像は，イメー

ジプロセッサを用いてNTSCの1／30フレームを5フレー

ムつつ平均する事でノイズを除去した後，ビデオテープに

記録した。原子変位などの詳細な解析においては，このビ

デオテープからフレームごとに画像をコンピューターに取

り込み，強度をラインスキャンするなどして原子位置を決

定した。

3　実験結果及び考察

3．1　電子顕微鏡によるXe原子ナノクラスターの観察

　図1はAl中のXeナノクラスターの高分解能電子顕微鏡

像であり，左下は制限視野回折図形である。入射方向は＜

110＞で焦点はずれ量はシェルツァーフォーカスに設定さ

れている。この焦点の時にXe原子は黒い点として観察され

ているが，アルミの格子縞もはっきりと観察されており，

Xeナノクラスターの部分は〈100＞と＜111＞方向のモア

レ干渉縞が観察されている。制限視野回折図形ではAlの回

折斑点の内側にXeの回折斑点が観察され，その形状から

XeもまたFCC構造であることが分かる。また回折斑点の距

離から，AlとXeの格子常数の比は2：3になっており，Xe

ナノクラスターの格子常数がAlの1．5倍であることが分か

る。このような報告はイギリス・サルフォード大学のドネ

リー教授らのグループや他の様々なグループによって報告

されている。1－6）

　次にXeの原子像を抽出するためにブラッグ条件からず

らした観察を行った。7，8）Xeナノクラスターの逆格子点はナ

ノクラスターのサイズが非常に微少なため逆空間で広がっ

ている。一方A1の逆格子点はAlの結晶が完全でかつ大きい

ため非常に局在している。また1000kVの加速電圧を持つ電

子線のエバルト球は非常に大きくゼロラウエゾーン上でほ

とんど平面である。これらのことから微少に入射方向を変

えることによってAlの格子点だけがラウエゾーンからは

ずれた条件を作ることが出来る。しかしこの方法だけでは

傾けるときの軸に近いところにある回折斑点についてはラ

ウエゾーンからのずれが小さく，結果として像に格子縞が

現れてしまう。そこでコントラスト伝達関数を様々な焦点

はずれ量に対して描き，Alの逆格子点の距離で弱まり，か

つXeの距離のところで大きくなる焦点はずれ量を探した。

これらを満たす条件は入射方向を〈110＞方向から＜111＞

方向に約鍍傾け，かっ焦点はず糧を一76㎜にしたとき

であった。この条件で得られた像を図2に示す。Alの格子

縞が弱まり，Xeの微結晶がはっきりと観察されている。し

かし，これらの像はシェルツァー焦点でないため解釈には

注意が必要である。本研究ではマルチスライス法を用い同

じ条件下でのシミュレーションを行い，これらの像がXe原

子に対応するものであることを確認した。

　これらの実験結果から得られたモデルを図3に示した。

図2　オフブラック条件で撮影したAl中のXeナノクラスター

　　　の高分解能電子顕微鏡写真および制限視野回折図形。入

　　　射方位を［110］から約3度傾け，焦点はずれ量を一76nm

　　　とした。

《灌00｝

（1額
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（壌00》
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図1　Al中のXeナノクラスターの高分解能電子顕微鏡写真お
　　　よび制限視野回折図形。入射方位は［110］であり，焦点は

　　　ずれ量は一56nmである。

図3　TEM観察結果から作成したXeナノクラスターのモデル
　　　の模式図および［110］方向からの投影図。
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回折パターンの結果およびブラック条件の高分解能電子顕

微鏡観察から，Xeナノ結晶はFCC構造をしており，格子常

数がA1の1．5倍であることが分かっていたが，9－13）オフブラ

ック条件による観察によって，Xe微結晶が｛111｝と｛100｝

で囲まれた形をしている様子がはっきりと確認され，直方

体の四つの角を｛111｝面で切り取った正14面体の形をして

いることが分かった。

3．2　ナノクラスターへの欠陥導入過程の観察

　図4はXeナノクラスターに欠陥が入る様子をビデオか

らキャプチャーしたものである。図4（a）は欠陥が入る直

前の像であり，図4（b）は直後のものである。欠陥は｛111｝

面上に導入されている。図よりXeナノ結晶の下部数原子層

はほとんど動いていないことが分かる。変位は右イ則の下か

ら4層目が，左側の3層目と4層目の間に来ているところ

がら始まっている。図を見るとXe原子の変位はナノクラス

ター中の位置に依存し，かつ驚くべき事にXeナノクラスタ

ーの周辺部ではむしろ小さいことが分かった。

　この欠陥導入の過程をより詳細に見るためにこのキャプ

チャーされた欠陥導入前後における像上で強度を＜112＞

方向にスキ・ヤンし，得られたグラフのピークの中心から原

子位置を決定した。図5にはスキャンを行った4通りの原

子列を示したが，欠陥のはいる前後について，欠陥の入っ

た面の両側の原子列の画像強度プロファイルから個々の原

子位置を決定し，欠陥のはいる前後での原子の動きを調べ

た。

　図6（a）は欠陥のはいる前後での欠陥の両側の原子列の

ずれを表すグラフである。グラフの縦軸，正の値は欠陥の

導入前後で原子が左に動いたことを表し，負の値は右に動

いたことを表す。これにより右上がりのグラフは原子同士

の距離が短くなっていることを表し，左上がりのグラフは

原子同士の間隔が広がっていることを表している。全体と

して像の微少な変動があるため。ゼロ点は必ずしも一意的

ではないが，比較する2つの画像間でAlのコントラストが

最小になるように設定した。横軸は図5で表された下から

数えた原子の位置を表す。A－aは欠陥が入った面の右側

の原子列に当たり，B－bは左側の原子列に当たる。　A－a

列においては変位のグラフは全体として負となっており，

欠陥の導入後右に動いたことが分かる。これはB－b列の

動きを緩和する方向に動いたものと考えられる。B－b列

は欠陥の入った面の左側に当たる。B－b列のグラフにお

いては中心部でピークを持っている。これらの図から欠陥

の導入に伴う原子の変位は周辺部で小さく，中央部で大き

くなっていることが確認された。これらはこの欠陥の生成
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図4　Xeナノクラスターに欠陥が入る様子。

　　a）欠陥導入前，b）欠陥導入直後。
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　　b）欠陥導入前後での欠陥の右側に対する左側の変位
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がこの画像上に示されたAl／Xe界面での力によって引き

起こされたものではないことを表している。また，周辺部

で小さくなっていることはAl／Xe界面での拘束力が大き

い事を表している。グラフの中に左から右にゼロを横切る

部分がないことから，この欠陥が転位ループ等の照射欠陥

ではないことも明らかである。

　欠陥の変位自体は隣の原子列に対しての変位量をもって

欠陥の変位とすべきであるので，図6（b）には欠陥導入前

のA列とB列のずれと，欠陥導入後のa列とb列のずれをそ

れぞれに対して描いたものを示した。欠陥の導入される前

（A－B）では，A列とB列は上側の境界部分にあるわず

かなずれを除いてよく一致している。欠陥導入後（a－b）

においてはa列とb列がそれぞれ逆の方向に動いたことに

よって，約1．2Aの変位となっている。これはFCC構造にお

けるショックレーの部分転位の変位量を〈110＞面方向か

ら見たときの大きさと一致しており，この欠陥が積層欠陥

であるということが分かった。

3．3　積層欠陥のシミュレーション

　ブラック条件からはずれた状況で得られる積層欠陥の高

分解能像が図4に示すものと一致するかどうか調べるため，

マルチスライス法を用いたシミュレーションを行った。こ

のシミュレーションにおいては，欠陥の入っている面での

格子像の変化を再現することに目的を絞り，Xeナノクラス

ターとAlとの境界での原子緩和や，ナノクラスター中での

欠陥変位の不均一性等の効果は無視した。また計算時間の

短縮のため，実際のナノクラスターよりも小さいサイズの

モデルを用いて行った。図7に計算に用いたモデルを示す。

Xe中のAIのナノクラスターの形状は立方体の八つの角を

｛111｝面で切り取った形状をしており，六つの｛100｝面

と八つの｛11ユ｝面から構成される。モデルでは転位を再現

するためにナノクラスターの半分を約2．4A変位させた。こ
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の変位量は＜110＞から見たときに，1．2Aの変位量に対応

する量である。実験で得られた像ではナノ結晶の下部では

変位が確認されなかったが，今回のシミュレーションでは

そのような効果は無視し，全体を変位させた。また変位を

起こした層の深さにも自由度があるが，これも無視した。

図8はこのモデルを用いて様々な焦点はずれ量で像を計算

した結果である。シェルツァー焦点は隅一56nmであり，今

回の実験でブラッグ条件からはずすために用いた焦点はず

れ量は一76nmである。実験においても様々な焦点に置いて

観察を行い，像が同じ様な変化をすることを確認した。実

験に用いた焦点はずれ量において，シミュレーション像は

実験で得られたものとよく一致した。またこの図から，同

じ欠陥であっても焦点はずれ量によって見え方が大きく異

なり，場合によっては非常に確認しづらい事も分かった。

3．4　欠陥の導入過程

　欠陥が導入された原因としてはいくつかのことが考えら

れる。第一はXeの照射欠陥である。Xeナノクラスターはフ

ァンデルワールス結晶と考えられ，欠陥の生成エネルギー

自体も非常に小さいと予想される。よって1000kVの電子線

照射は欠陥を十分に引き起こすことが出来ると思われる。

第二はXe原子の拡散である。試料は熱処理されているが，

Al結晶中にはまだ十分な量のXe原子が存在していると考

えられ，照射によって活性化されて，Xeナノ結晶に流れ込

んでくることが考えられる。第三はAl原子の拡散である。

シミュレーションで使用したモデルを見ると，欠陥の入っ

ている位置は｛100｝面と｛111｝面のなす角に沿っており，

変位量の大きくなり始めるのはちょうど四つの面の交わる

角のあたりからである。Xeナノ結晶の外から拡散によって

AI原子が入り込んでくるとき，内部に存在するXe原子の影

響はあまりないと考えられ，余分なAl原子はAl／Xe界面

をほぼ自由に拡散してエネルギー的に一番安定な角の所に

落ち着き，その結果，Xe原子を下方に押しやることによっ

て欠陥が導入される。この過程を考えると，原子変位が3

図7　欠陥のシミュレーションに用いたモデル。中心部から半

　　　分を2．4A変位させた。

図8　図7の欠陥モデルを用いて計算された高分解能電子顕微

　　　鏡像のシミュレーション像のスルーフォーカス劃
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nm付近にピークを持つことも説明でき，有力な候補といえ

る。Xeがファンデルワールス結晶で非常に弱い結合である

のに対し，Alは金属結合を持ち結合力は強い。このためAl

中に照射損傷で生成したフランクループがナノクラスター

を横切ることによる効果も考えられるが，Alのフランクル

ープが（100）面を横切るときに生じる原子変位は1．7Aと

大きいことと，Al中で観察されるフランクループは格子欠

陥型のみであり，ナノクラスターがシンクとして働くと考

えられるので，可能性が低いと考えられる。

4　結言

　高分解能電子顕微鏡法を応用し，30kVのXeイオンを3

x1020ions／m2まで注入したA1中のXeナノクラスター申に

欠陥が導入される様子を動的に観察観察すると共に，得ら

れた像から原子変位等を得，詳細に解析した結果，以下の

結論を得た。

（1）

（2）

（3）

オフブラック条件で観察を行うことでXeナノ結晶の

原子1つ1つ動きを追うことが鐵来，欠陥の導入過程

をビデオを用いて観察することに成功した。

ビデオから得られた像を詳細に解析することで，欠陥

の導入に伴うXeナノ結晶中の原子の動きは，周辺部で

小さく，中央付近で大きいことが確認された。これに

より，Xeナノ結晶中の転位の導入は少なくとも，観察

で見えているA1との：境界面に押されて出来たもので

はないことが分かった。

欠陥に伴う変位の大きさは最大で約1．2A程度であり，

2．4Aの転位の変位を［110］方向から見たときの変位量：

に相当することが確認された。
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要　　約

　我々は，半導体量子ドット構造を作製するための方法として，液滴エピタキシイ法という成長法を提案し，

現在研究を進めている。この方法は，格子整合系，不整合系を問わず広い材料系において適用可能であるが，

この方法で作製したGaAs／GaAIAs量子ドットからはまだ明確な発光は観測されていない。本報告において

は，発光するGaAs量子ドットの作製を揖指して行った，従来の液滴エピタキシイ法を改良した方法に関する

研究成果を紹介する。改良した方法を用いてGaAIAs微結晶埋め込み構造を作製し，微結晶からの発光を観察

した。改良法において，微結晶のサイズを量子サイズ効果が顕著になるようなサイズ（20nm以下）にまで小さ

くすることは十分に可能であるため，この方法はGaAs量子ドット作製方法の一つとして応用できることが

わかった。

1　はじめに

　大きさ10nm×10mn×10nm程度の微細な半導体単結晶

を別の半導体単結晶の中に埋め込んだ構造は，量子井戸箱

あるいは：量子ドットと呼ばれている。このような構造をも

つ材料では，量子サイズ効果が顕著になるため，従来の3

次元的なバルク状半導体には期待できないさまざまな物性

や機能が現れてくることが予想されている1・2＞。これらの特

性を実現するためには，10nm程度の大きさで，そのサイズ

の揺らぎが20％以内の3）多数の半導体微細単結晶を，お亙

いの距離が10nm程度になるように，別の半導体単結晶内に

エピタキシャル状態で埋め込んだ構造を作製する必要があ

る。しかし，このような構造を作製することは容易ではな

く，現在，おもにGaAsあるいはlnGaAsを対象として，種々

の方法が研究されているが4）一17），上記条件を全て満たす作

製法はまだ確立されてはいない。

　我々は，このような半導体微細構造を作製するための方

法として，液滴エピタキシイ法という成長法を提案し，現

在碩究を進めている18）勘。この方法は，格子整合系，不整合

系を問わず広い材料系において適用可能であるが，この方

法で作製したGaAs／GaAIAs量子ドットからはまだ明確な

発光は観測されていない。原因としては次の二点が考えら

れる。一つは，この方法では硫黄原子で終端された基板表

面に液滴を堆積させる必要があるが，このためGaAIAs層

とGaAsドットの界面にほぼ一原子層の硫黄原子が取り残

＊連携大学院大学（東京理科大学）修士課程

されることになり，これが発光を妨げる不純物準位として

働いている可能性がある。また量子サイズ効果の期待でき

るような大きさ（20nm以下）の微結晶を作製する場合，微

結晶の成長温．度を200℃程度と低くする必要があるが，この

ことに起因して微結晶の結晶性が悪くなり発光しなくなっ

ている可能性もある。

　本報告においては，発光するG段As量子ドットの作製を

目指して行った，従来の液滴エピタキ・シイ法を改良した方

法に関する研究成果を紹介する。

　今眠用いた改良した液滴エピタキシイ法のプロセスの模

式図を図1示す。従来法の模式図も併せて示したので，比

較をしながら改良法について述べる。改良法のプロセスは

次の通りである。

（1）GaAIAs層へGa分子線を照射してGa液滴を形成する。

②　基板表面を硫黄原子で安定化させる。

（3）As分子線を照射し，　Ga液滴からGaAs微：結晶を作製す

　　る。

（4）硫黄吸着層を加熱除去した後に，GaAIAs埋め込み層

　　を成長させる。

　液滴形成と硫黄終端化プロセスとの順番が逆転している

ことが従来法との違いである。つまり従来法では硫黄終端

した基板表面に液滴を形成させたのに対し，改良法では液

滴形成後に基板表面の硫黄終端処理をする。このプロセス

の違いに伴い，最終的に得られる埋め込み構造の模式図（4）

にも示すように，従来法では微結晶と基板界酒に取り残さ

れる硫黄原子が存在するのに対し，改良法ではこれがなく

なることが予想される。

　さらに，同母（3）に示す液滴をGaAsに結晶化するプロセ
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①s

Original

S　　GaAIAs
↓

Modified

①DrOPlet．＿．

Ga

②Droplet・，．・ ②S

GaAs

③As ③As

④Overgrowth ④Overgrowth

図1　従来の液滴エピタキシイ法および改良した方法による微結晶埋め込み構造作製のプロセス

スは，従来法に比較し，より高温で行え，したがって微結

晶の結晶性も従来法と比較して改善できる可能性がある。

この改良された方法では，従来法とは異なり，微細な三野

を形成したあと基板温度を400℃程度まで加熱しても

Ostwald成長に起因すると考えられる液滴の集合・合体が

おこらず，液滴の大きさおよび密度が液滴形成直後の状態

と岡じであることが，予備的な実験により明らかになって

いる。

　本研究においては，この改良した液滴エピタキシイ法が

発光する量子ドットを作製するために有効であるかどうか

を実験的に検討することを目的とした。GaAs微結晶を埋

め込んだ場合はその量子サイズ効果が顕著にならない隈り

微結晶からの発光は，通常強い強度で観察される下地の

GaAsの発光と区別することができない。そこで今回作製

した埋め込み構i造は，埋め込む微結晶をGaAIAsとし，その

発光波長をGaAsの発光波長からずらし，フォトルミネッ

センスを測定した際，下地のGaAsと二二できるようにし
た。

2　実験

　GaAIAs微結晶埋め込み構造を作製するために使用した

MBE装置（RIBER　32P＞は，通常の成長室と硫黄（S）終端

処理室の二つをもち，これらはゲートバルブで仕切られた

超高真空の試料準備室を介して結合されており，大気にさ

らすことなく真空中で一貫した作製プロセスをおこなうこ

とが可能となっている。また成長中の試料観察は加速電圧

35kVの反射高速電子線回折装置（RHEED）を用い，　MBE

より取り出した試料についてその表面形態を高分解能走査

電子顕微鏡（HRSEM，　JEOL－JSM－890）を用いて観察し

た。また基板にはGaAs（100）（Siドープn型，汽漏1．5×1018

cm－3）を用いた。

　GaAs及びGaAIAs薄膜の成長は通常のMBE法を用いて

基板温度：580℃でおこなった。ただし，微結晶作製後の埋め

込み層の成長においてはマイグレーションエンハンストエ

ピタキシイ（MigratioR－E曲anced　Epltaxy，　MEE）法20＞を

用いた。

　Ga。．、Al。．gAs微結晶埋め込み構造を例に取ると以下のプ

ロセスにより試料作製をおこなった。

（1）基板温度580℃で酸イ朗莫を加熱除去した後に，GaAs層

　　を約500nm成長させナ分に基板表面を平坦化させた。

　　それぞれ5分子層（M．L．〉の厚さを持つGaAsおよび

　　AIAs層を交互に10周期積み重ねた超格子構造を成長

　　させた。この上にGaAs層を300nm，　Ga。．7A至。．7As閉じ込

　　め層を150nm成長させた。基板温度を510℃に保持し，
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　　As圧が4×10－9Torr以下になったところで供給速度

　　2．4M．L．／sでGa。．gAl。．、分子線を計5分子層分供給し

　　GaA1液面を作製した。

（2）基板温度を約20℃に冷却し，表面にAsが吸着する程度

　　のAs分子線を照射した。この後，試料をS終端処理室へ

　　移動し1×10－6TorrのS分子線を10分間照射した。

（3）再度成長室へ基板を戻し，基板を400℃に加熱してAs

　　分子線を照射しGaAl液滴をGa。．gA1。．1Asに結晶化させ

　　た。

（4）基板を再度加熱し基板表面の吸着S層を剥がした後に，

　　基板温度580℃でMEE法を用いてGa。．7Al。．7As層を40

　　nm，　GaAsキ・ヤップ層を10nm成長させた。

　同様にしてAl組成が3％，18％になるようなGaAIAs微

結晶埋め込み構造を作製した。

　得られた試料のフォトルミネッセンス測定の際，励起光

源としてはアルゴンイオンレーザーの全ての発振線を用い

た。この時のレーザー光強度は3．OW／cm2であった。また，

試料は冷凍機に取り付けられていて15Kで測定をおこなっ

た。

3　実験結果および考察

　Ga。．1Al。．gAs微結晶埋め込み構造の作製プロセスにおけ

る各段階での試料の表面形態を図2示す。この図は試料断

面から5．傾けた方向から観察したHRSEM像である。（a）

はGaAユ分子隠亡射出の基板表面であり，油滴の平均直径は

80nm，この標準偏差は9．8nlnであることがわかる。（b）は埋

め込み層を成長する直前の表面形態であり，微結晶の底辺

のサイズは約90nm×100nm程度，高さは約30nm程度であ

った。（c）は成長した後の試料表面である。大きさのほぼ均

一なGaAIAsエピタキシャル微結晶が埋め込まれた構造が

できていることがわかる。

　GaAl分子線照射直前のGaAIAs層の表面超構造はIII族

安定化面である（3×6）であった。基板温度を高温に保持

しAs圧を十分に下げた場合，通常基板からのAs抜けが起

き，表面の凹凸が激しくなってしまうことが懸念される。

そこで，あらかじめ基板温度530℃で5×10－9以下のAs圧

で二時間基板を保持するという予備実験を行った。このと

きの表面超構造は（3×1）であり，RHEEDパターンのS／N

比は鮮明でハローが現われるということはなかった。また

この試料表面のSEM観察からも，試料表面は平坦であり，

As抜けにより表面の凹凸が激しくなってしまうことはな

いことを確認した。

　（3×6）のRHEEDパターンはGaAl分子線照射によりハ

ローと（4×6）構造の共存するパターンに変化した。このと

き現れるハローはGaAl液滴に起因するものと考えられる。

　上記2の（2）に述べたS終端処理を施す前に基板表面にAs

を吸着させるプロセスは，均一な大きさの多数のGaAIAs

微結晶を得るために必要である。このプロセスを省略した

　一転「・　　　　　　　　　鱒，　卿
　　　　　　　　　　　脇田“乏い
　　　　紀融∬鳩　　　　　　b、”幽届碑げ

灘奏醸，懸．璽躍講鍵歴象撚・覇嘘

＜110＞→

　　τ
　“凶『・陥凹；・∫1＼鵜

騨’

図2　改良した液滴エピタキシイ法における各過程での試料の

　　表面形態

場合の試料の表面形態を図3に示す。これは液滴を形成し

た試料をそのままS終端処理し，その後基板温度を400℃に

加熱しAs分子線を照射をし液滴をGaAIAsに結晶化した試

料の様子である。微結晶はそのサイズがばらけてしまって

いる様子が観察できる。詳しく観察すると液滴があったと

考えられる位置に大きめの微結晶を観察でき，元の液滴の

形跡も残っていることが分かる。液滴がこのようにばらけ
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＜110＞
L，〈1、。〉

図3　111二安定雪面に微結晶を作製した場合の試料の表面形態

る原因は明らかではないが，Ga安定化面である（4×6）超構

造を持つGaAs（100）面を真空中でS終端した表面には一分

子層分の高さの不均一な凹凸があることがわかってお

り21）22），この凹凸が何らかの影響を及ぼしている可能性が

ある。事実，As安定化面である。（4×4）超構造を持つ表面の

場合このような凹凸はなく原子的規模で平坦であるという

ことが報告されているが21）22），液肥形成後Asを照射し試料

表面にAsを吸着させた後にS終端処理をおこなうというプ

ロセスを用いて得らた微結晶は，ばらけてしまっている様

子は観察されず，その大きさおよび密度は丁丁のそれらに

等しい。この様子を図4に示す。

　液滴に起因するハローと（4×6）ストリークパターンが共

存するRHEEDパターンは，　As照射によりハローと共存す

る（1×1）ストリークパターンに変化する。このとき

GaAIAsからと思われる透過スポットもあらわれるが，こ

の強度はかなり弱くまた液滴に起因すると考えられるハロ

ーパターンも残ったままであった。このことから，As照射

により液滴の一部は結晶化するが大部分の液滴は結晶化せ

ずに残っているものと考えられる。この後Sを吸着させる

がこの前後でRHEEDパターンに変化はなかった。

　S吸着した基板を加熱し400℃に保持した。この加熱の段

階でRHEEDパターンは透過スポットが強くなり同時に双

晶スポットが現れた。400℃に保持したときのRHEEDパタ

ーンから，GaAIAs微結晶の透過スポット，弱い双晶スポッ

ト，＜111＞ファセット，下地の（2×6）ストリークを観察で

きた。まだS／N比が悪く全体にハローがかったパターンで

あった。この後Asを照射すると，透過スポットの強度が増

加しハローが消えS／N比のはっきりしたパターンに変わ

った。このことからAs照射前の段階ではその一部が微結晶

になっているもののまだGaAl液滴として残っている部分

もあり，これがAs照射によりすべて結晶化したものと解釈

できる。この温度で表面がS終端化されていない場合液滴

にAsを照射すると微結晶は二次元成長をおこしてしまい

＜110＞

し11。〉

図4　改良した液滴エピタキシイ法における液滴および微結晶

　　作製後の試料の表面形態

三次元的な微結晶は成長しなかった。

　埋め込み層の成長を行うために基板をさらに加熱してい

くと，およそ520－550℃で吸着S層は剥がれた。これは下地

の（2×6）パターンが（2×1）もしくは（2×4）パターンに変化

することで確認できる。S層が剥がれた後，透過スポットは

徐々に弱くなり同時に＜111＞ファセットも弱くなってい

った。これは微結晶が二次元成長をおこし始めてその三次

元的な構造が崩れていくことを示唆する。この崩れ始める

直前の温度で埋め込み層を成長させた。

　図5に作製した三種類のGaAIAs微結晶埋め込み構造の

フォトルミネッセンス（PL）スペクトルを示す。　GaAsと

GaAIAsのピークの間に弱い発光を確認できる。このピー

クはA1の組成を増やすにしたっがって高エネルギー側に

移動している。つまり，これらのピークはGaAIAs微結晶か

らの発光であると考えられる。表1にこれらの発光ピーク

の波長とそれぞれのGaAIAsバルク半導体のエネルギーギ

ャップについてまとめた。Al組成3％，10％の試料は二つ
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図6　GaAs量子井戸において観察されるフォトルミネッセン

　　　スのピーク波長の量子弁戸厚さ依存性
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Wavelength（nm）
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図5　GaAIAs微結晶埋め込み構造のフォトルミネッセンスス

　　　ベクトル

表1　GaxAI1．xAs微結晶埋め込み講造のフォトルミネッセン

　　　スピークとバルク状Ga。A11．。Asのバンドギャップの比

　　　較

Ga〔レx）A里xAs微結贔

　①

PLPea裟
　②
εof　8ulk露翠
‘

①一②
（。V）

x需0．03 771．0 794．7 0．0479

x＝0．10 733．0 747．7 0．0333

x＝0．18 700．4

ともバルク半導体から予測される発光波長よりも高エネル

ギー側で発光している。GaAIAs微結晶のサイズは90×

100×30nmであるが，このサイズでは量子サイズ効果は期

待できない。しかし，この微結晶のサイズは，埋め込み直

前の微結晶のサイズであり，実際に埋め込まれた微結晶は

すでにこの形状よりもさらに二次元成長がすすみつぶれた

形状になり，微結晶の厚さが10nm程度になっているという

ことも十分に考えられる。GaAs：量子井戸については室温

フォトルミネッセンスではあるが，たとえば図623）が報告

されている。この園より量子井戸の効果を見積もると20

介
溌

＄
診
誓

£
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』
飢
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図7　従来の液滴エピタキシイ法で作製したGao．gAlo．【As微結

　　　晶埋め込み構造のフォトルミネッセンススペクトル
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nm，15nm，10nmの厚さをもつGaAs：量子井戸の発光はバル

クの発光に比べそれぞれ約0．008eV，0，018eV，0．045eV程

度高エネルギー側に移動することがわかる。したがって，

上述したバルク半導体からの発光波長の偏移の原因は微結

晶が量子井戸状になっているためとして説明できる。

　なお18％の試料では発光ピークがはっきりしないがこれ

はGaAIAs閉じ込め層の発光ピークに埋もれてしまったも

のと考えられる。

　また，従来の液滴エピタキ・シイ法で改良法と同等のサイ

ズのGaG．gAlo．1As微結晶を作製し，その埋め込み構造のPL

測定をおこなった結果を図7に示す。従来法によって作製

した試料においては微結晶からと考えられる発光は観察さ

れず，この改良された液滴エピタキ・シイ法は，発光する量

子ドットを作製するためには有望な方法であることがわか

る。

4　おわりに

　従来の液滴エピタキシイ方を改良した方法を用いて

GaAIAs微結晶埋め込み構造を作製した。この試料におい

て微結晶からと考えて矛盾のない発光を観察した。微結晶

のサイズを量子サイズ効果が顕著になるようなサイズ（10

nm以下）にまで小さくすることは十分に可能であるため，

この改良法は，GaAs量子ドット作製方法の一つとして応

用できることがわかった。
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強磁場中の凝固現象に関する基礎的研究

材料創製ステーション

福澤　章，櫻谷和之，渡邉敏昭，岩崎　智

平成7年度～平成9年度

要　　約

　操作が簡単で10Tの強磁場が得られる無冷媒型超伝導磁石を用いた強磁場内の凝固現象の検討のため，溶

解凝固装置の試作およびそれを用いた試行実験を行い，以下の結果を得た。

①Bi－Mn合金では強磁性の初晶BiMnが，磁場の方向に棒状に並ぶ現象が観察された。

②　Al－4．1％Cu合金の凝固実験では，磁場の有無による組織への影響に顕著な差は認められなかったが，初

　　晶α相内のCuについて£PMA線分析を行った結果，磁場あり試料ではCuの濃度変化が磁場なし試料に比

　　べなだらかなことが認められた。これは磁場による対流抑制効果の現れと考えられる。

③Sic分散A1－Si合金を磁場中凝固させた結果，　Sicの沈降が抑えられ，スエージング加工した溶：鉢前試料の

　　Sicの分散状態を凝固後も保っていることが認められた。これは，溶解法による複合材料製造において，

　　比重差のある分散相の均一化に可能性を示すものと思われる。

　以上の実験から磁場による溶湯の流動搾制効果が認められた。

1　はじめに

　金属製造の多くの工程において，そこで起こる溶解，凝

固，変態，析出等の現象に対し磁場をかけることにより，

どのような効果が得られるかについてはいろいろ試みられ

てきたが1），実際に応用されている主な工程は選鉱工程に

おける品等と，磁性材料製造工程である。効果があるとい

われながら磁場の利用が進まなかったのは，常電導磁石で

得られる磁力に限界があることと，大量の電力を消費する

ためである。しかし，超伝導磁石が発達し，とくに近年超

伝導コイルの電力導入部に酸化物〈Bi系）超伝導材を採用

した無冷媒型といわれる超伝導磁石が開発され，急速な勢

いで普及している。この新型磁石の特徴は，従来法は電力

導入部に銅を用いていたため，超伝導コイル部に外部の熱

も導入することから，この部分も極低温に保つ必要があり

装置の小型化と操作性を阻害していたのに対し，Bi系超伝

導材の採用により熱伝導の問題が解消されたことにより小

型化が進み，起動停止等の操作の非常な単純化をもたらし

たことにある。

　超伝導磁石による材料プロセスへの影響に関する研究は

フランスで先駆的に行われており2），凝固現象に関する磁

場の影韓についても，対流を抑回する効果3＞，デンドライト

先端と基部間の温度および濃度差による熱起電力と磁場に

よる電磁流体作用4），などの報告がある。ここでは，強磁場

ステーションに導入された10Tの無冷媒超伝導磁石を用い，

強磁場中で使用可能な溶解装置の開発と，同装置による凝

固現象に関する試行実験の結果について報告する。

2　実験装置

　実験装置は全て非磁性材料で構成し，ボア径100mm長さ

670mmの磁場空間に内挿する直：径80mmのオーステナイ

ト系ステンレス鋼製の二重冷却水構造の外殻の中に加熱用

ヒーターを組み込んだ構造で，その概略を図1に示す。る

つぼは内径8mm深さ30mmのAIN製で，磁場中心にるつ

ぼの中心がくるようにセットした。ヒーターは磁場と電流

の栢互作用による磁気力の発生を抑えるため，二重螺旋構

造のスリットの入ったBN製ボビンの外表面にTaを蒸着し

たものを用いた。その形状は内径20mm，肉厚1mm，長さ

75mmで，これを2本上下に重ね，それぞれ別個の温調器に

接続した。

　熱電対はPt－Rhを用い，るつぼ溶湯内およびるつぼ外壁

の上部と下部に各1本設置し，外壁の2本の熱電対で上下

のヒーターの電力を制御した。これにより温度の均一性を

保つことができ，また，温度勾配が得られるので一方向凝

固実験も可能である。ヒーターの外側は3層のTa板で遮熱

した。実験初期には，ヒーター抵抗と電源トランスの不整

合，熱電対取り建iし位置の改造，るつぼ材質の変更等の手

直しが生じたが，現在は安定して使用できる状態に至って

いる。

　実験は，外径8mm弱，長さ25mmの試料をるつぼに挿入

し，3本の熱電対を取り付け，チャンバーに装入し，チャ

ンバー内を；真空排気，Ar置換を3嗣繰1り返した後，8×10Pa

のAr雰囲気で溶解した。昇温は10℃／minで行い，所定温度

に10min保持後通電を止め炉冷した。
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図1　溶解・凝固装置概略図

3　実験結果と考察

3．1　Bi－Mn合金

　Bi－Mn合金は晶出BiMn相が強磁性であることから，磁

場中凝固により，B三Mnが磁束の方向に晶出することが知

られている。本研究でも，溶解装置の調整を兼ねてBi－2．8

mass％Mn合金の磁場中凝固を試みた。溶解パターンは

10℃／minで400℃まで目貼後10min保持し通電をやめ炉冷

した。磁場は溶融開始時から凝固終了までユOT印加した。

　写真1はそのマクロ組織で，下部に初晶のBiMnが磁束

の向きに沿って配列しているのが認められる。写真に見ら

れるようにBiMnが下部に集まったのは，この実験では磁

場の中心がるつぼ中心から2cm下になるようにチャンバ

ーを取り付けたため，晶出したBiMnが中心に引き寄せら

れた結果と考えられる。

3．2　AI－Cu合金

　次いで，凝固現象の研究で最も標準的に使われているAl

－4．5％Cu合金の磁場中凝固を試みた。調整した試料はAl一
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写真1　Bi－Mn合金の磁場中凝固マクロ組織（試料幅8mm）
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4．1mass％Cu合金で，保持温度700℃で溶解，凝固した。こ

の合金系の実験では超伝導磁石が調整中だったため，磁場

は8Tで行った。凝固開始から終了までの凝固時間は約3

min，初晶から凝固終了の共晶温度（548℃）までの温度差は

ほぼ100℃であることから，この間の冷却速度は約30℃／

minであった。この冷却速度は速いとはいえないが，状態図

上で4．1mass％Cuの凝固線温度は約575℃であるから，平

衡からはかなり離れた凝固条件であったといえる。この冷

却速度は2次デンドライトアームスペーシングが7．1×

10－5mであることともほぼ一致する5）。

　得られた凝固組織の一例を写真2に示す。マクロ観察お

よび光顕観察からは磁場の有無による組織の違いは認めら

れなかった。特に，面心立方晶である初晶α相のデンドライ

トの成長方位が磁場の方向と何らかの関係にあるかと期待

されたが，本実験条件では方向性は認められなかった。磁

力の影響をみるには，徐冷あるいは方向性凝固が必要と考

えられる。

　凝固過程に磁場の効果が全く無かったか否かを確認する

ため，EPMAによるデンドライト枝間のCu濃度の線分析を

行った。その結果の一例を図2に示す。図中，距離0μm付

近の高Cu濃度の部分が最：半凝固部で共晶凝固域と考えら

れる。右に行くに従いCu濃度は一度下がったあと，再び増

加し5μm付近で二つ目のピークを示した後，枝の中心に

向かいCu濃度は漸減している。このパターンは磁場の有無

に拘わらず認められた。つぎに，漸減線のプロットのばら

つきの程度について，以下の検討を行った。すなわち，二

つ目のピークから右側のα相内のCu濃度変化を下記の指

数近似し，各プロットと曲線の差の絶対値の総和を求めた。

C％＝且8r翫十C （1）

写真2　Al－4．1mass％Cu合金の凝固組織

ここで，Cu：Cu濃度（％），　x：距離（μm），　A，　B，　C：

定数。その結果，磁場ありの場合の4ヶ所の線分析につい

て，個々のばらつきの総和は最小が4．25％，最大が5．04％

で平均は4．81％であったのに対し，磁場なしの4ヶ所では，

個々の総和は最小が5．77％，最大が7．10％で平均は6．29％

であった。このばらつきの違いから，磁場のある場合その
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図3　磁場中凝固AI－4．1mass％Cu合金のデンドライトのCu
　　　線分析の例　Cu＝3．63exp（一〇．113X）＋1．31
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対流抑制効果が働き，磁場のない場合に比べ濃度変化がな

だらかになったと考えられる。この検討結果の一例として

図3に磁場ありを，図4に磁場なしを示す。なお総和を最

小にする指数近似はExcelのソルバーを用い，計算開始時

の定数を変えて解の収束を確認した。

3．3　SiC分散A卜Si合金

　鋳造用Al系複合材料として市販されている粒子径5

～15μmのSiCを重量比で20％分散させたAl－Si合金（Alcan

DULALCAN　F3S．20S，　Si8．7％，　FeO．13％，
cuo．11％，　Mgo．49％，　Tio．07％，残A1）を再溶解し，　sic

の分散状態の違いを調べた。元の試料は外径20mmのテス

トピースのため，これをスエージングで10mmまで伸ばし

た後，ダイヤモンドバイトで旋盤加工し最終形状に仕上げ

た。スエージング加工をしたため溶解前の試料はマトリッ

クス，SiCの分散ともに長手方向に延びた組織であった。

　磁場中凝固した試料の組織は溶解前試料と同様に長手方

向に延びた組織が保たれていたが，磁場なし凝固材では方

位性はなくなり，上部に金属のみの相が形成された。写真

3は10T磁場中凝固のマクロ組織，写真4はその低倍率光

顕組織である。写真5は磁場なし凝固のマクロ組織である。

これらの組織観察から磁場中凝固では対流が抑制され，溶

解前のSiCの分散状態が保たれることがわかった。なお，マ

クロ写真下部にへこみが，試料内には気泡の存在が認めら

れるが，原料試験片の鋳造時に巻き込んだものか，るつぼ

材と何らかの反応があったのかは不明である。また，気泡

はわずかしかなく底部のへこみも認められない試料もあり，

元の複合材料の部位による性状の違いが影響している可能

性考えられる。写真にみられる気泡の存在状態からも，磁

場中では気泡の上昇が抑えられていたことがわかる。不純

物を離脱する上からは磁場の存在は不利な場合があるとい

える。

　本実験に於けるSiCの沈降の可能性について以下に検討

する。固液混合田中の固体球粒子の浮上あるいは沈降速度

は粒子径が100μm以下の場合，ストークスの法則に従い以

下の式で与えられる6）。

U＝29（ρ一ρ’）d2／9η （2）

ここで，U：浮上速度（m／s），ρ：溶湯の密度（kg／m3），ρ■：

粒子の密度（kg／m3），　d：介在物粒子径（m），η：溶湯の粘

性係数（Ns／m2），　g：重力加速度（9．81m／s2）。この式にSiC

の密度3．17×103kg／m3，　A1の密度　2．37×103kg／，融点に

おける粘度4．5×10－3Ns／m2，粒子径1．0×10－5mを代入す

ると，沈降速度は9．7×10－6m／sとなる。これは液中に単一

粒子が存在する場合の運動で，固液混合液中の固体粒子の

沈降速度Ucは粒子の体積率Vpと以下の関係にある7）。

モ

別棄，∵ゴ
’1∴

　　騨審、菰＝唱鈴　　，・
　　輝　　　　ぬ　　　　　幽ψ
　　　筆　　　　虐キ．嘲

「＼．∵
　　　　　　　’　　　サ　　　　　　　　　け

鷺㌧《二f・1・　牧，
　ウ　断云　ρ神

　　　　　　　　　．婁

・軍　　　　　　拶　　．

源↑
　争　　、劉

・輝灘、
’響養

岬㌦亙　塾

　　　㌶霧，

》．歯駕。

・導・

轟・：櫓蟻鱒

〆鞠：べ囲肇

　焼．　　　恥・

鷲・、．噂』ぐ　　　ゐ

　　　　蓼窒　　　　　　　戸ぞ

感麹

『幾

・走’、，　鷲一
　　　　　毒

妥？
7　．鹸

　　　　　　　　　　　き
　　　　　　　　　　ま　　　　ホ
　　　　　　　　蓼鰭．．、

　　　　　　　　メ　　　冨　　　　　　　　　　　　お　へらき
　　　　　　　灘

　　　　　　　　　　が繰撫∴ピヅ誰譲輩

．1

　　　　　　　　　　樋・

　　　　　委　》

　　　　　　　　　　　あレハ　　　　　　　　’掌　慨鶴編
　　　　　　　　　　　　憾諦，

　　　　　　　　　　輝

　　　lu

　　　　　　ドわ

鋤鋭㌔∵

　　　　　迂　瀞転、・・t
　　　　　　　　ユ

謎額
　嚥．
・騰．

撞需鎌

髭．

譜

Uc＝U（1－Vp）n （3）

写真3　Sic分散AI－Si合金の磁場中凝固マクロ組織

　　　（試料幅8mm）
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No592 Fしり【FlL岡

齢・鵜．懲
　　　噸＾1聡

㍉繋む
6◎μ鵜

写真4　Sic分散Al－Si合金の磁場中凝固組織

n＝4．65十19．5d／D，　Re＜0．2

雛．

譲

駄

（4）

ここで，D：．るつぼ直径（8×10－3m），　Re：レイノルズ数。こ

の2式から体積率20％の場合は3．4×10－6m／sがSiCの沈降

速度である。試料の溶融時間は，試料の融点約600℃から目

標温度700℃への昇温に10mi11，目標温度保持時間が10min，

降温気凝固開始まで2minで計22minであるから，　SiCの沈

降距離は約4mmとなる。磁場なし凝固のマクロ写真5の

上部に見られる金属のみの相は約2mmあり，計算結果と

オーダー的には一致しているといえる。

4　まとめ

　強磁場内凝固現象の検討のため，溶解凝固装置の試作お

よびそれを用いた試行実験を行い以下の結果を得た。

①　Bi－Mn合金では強磁性の初晶BiMnが，磁場の方向に

　　棒状に並ぶ現象が観察された。

②Al－4．1％Cu合金の凝固実験では，磁場の有無による組

　　織への影響に顕著な差は認められなかったが，初晶α

　　相内のCuについてEPMA線分析を行った結果，磁場あ

　　り試料ではCuの濃度変化が磁場なし試料に比べなだ

　　らかなことが認められた。これは磁場による対流抑制

　　効果の現れと考えられる。

③　SiC分散Al－Si合金を磁場中凝固させた結果，　SiCの沈

　　降が抑えられ，スエージング加工した溶解前試料の

　　SiCの分散状態を凝固後も保っていることが認められ

　　た。これは，溶解法による複合材料製造において，比

　　重藤のある分散相の均一化に可能性を示すものと思わ

　　れる。

　以上の実験から磁場による溶湯の流動抑制効果は認めら

れたが，磁気異方性あるいは電磁流体作用を明らかにする

には至らなかった。今後，対象とする合金系，凝固条件お

よび解析手法を組み合わせ，磁場中の凝固現象の解明を進

　　　　　　　燕熱’

　　　癌騰蓉讐灘

㌘醜課嫁1｝噸…

　　　　　　捧　袖
　　　　　．毫　1　‘L∴郵盤
　　　　　　　　　　　　　藤講

　　　讐薫饗響懸

鑑鑑論：嚢；議詣｝1磯1耀

藩黄

写真5　SiC分散Al－Si合金の磁場無し凝固マクロ組織

　　　　（試料幅8㎜）
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めたい。

　終わりに，本研究の遂行にご支援をいただいた物性解析

研究部木村　隆氏および材料鰯製ステーション第4ユユッ

トの各位に謝意を表する。
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新連続精錬プ鵬セスに関する研究

基盤研究

材料創製ステーション

福澤　章，Christia簸Roth＊

平成8年度～平成9年度

要　　約

　新しい製鋼プロセスとして連続製調法が研究されて30年が経過し，そのプロセスの一部，すなわち製鋼反

応のうちの脱珪，脱燐反応反応については連続化の例もみられるが，製鋼反応のゆ心である脱炭反癒の連続

化は実現していない。従来の連続製鋼法を再検討した結果，何れの方式も熱放散が回分式（転炉）に比べ大

きいこと，すなわち容積当たりの熱箪小さいことが実用化に結びつかない原因の一つであることが分かった。

この反省から，従来法と異なり酸素を炉底から吹き込む樋型連続製鋼法を提唱した。この新プロセスは複数

の反応を一つの反応器内で分割して行わせることにより，装i置のコンパクト化が図られるとともに熱損の改

善が期待される。本研究では，新プロセスを試行する上で必要とされる小型炉の熱損の程度，炉内の反応の

進行に適した混合特性の維持と浴振動の搾制に適した炉形状の検討を行い，熱損は10％程度であること，無

二は浅い方が望ましいことが分かった。

1　緒欝

　今B，高炉から出てくる銑鉄はほとんど塩基性心酸素転

炉で鋼になるが，転炉プロセスだけが多くの製鉄工程にあ

って唯一連続化されていないプロセスである。その連続化

に関し四半世紀以上前から数多くの試みがなされてきたが，

ちょうど塩基性純酸素転炉の隆盛期に当たったこともあり，

未だに実用化には至っていない。ただし，連続化の思想は

高炉の出銑樋に設けられた連続脱珪や連続脱燐装置に受け

継がれており，製鋼反応の分割と一部連続化として生きて

いる。

　しかし，最近，生産性の向上とマンパワーの一層の削減，

及び作業環境の向上を目的として連統製鋼に対する期待が

また高まってきている。そのため，これらの課題を解決す

る新しい連続製鋼プロセス，樋型底吹き連続反応器，を提

唱した。新プロセスの特徴は，一つの樋型炉内の溶湯を底

吹きのバブルカーテンで複数の反応域に分割し，製鋼の主

反応である脱珪，脱燐，脱炭を一つの炉内で行わせること

にあり，これにより，装置の単純化と溶湯の移送に伴う熱

損の増加を抑えることが期待される。

　本研究では，新連続製鋼プロセス開発の第1段階で使わ

れると考えられる小型実験炉の熱特性の把握を，以前金属

材料技術研究所で開発した連続選択酸化法の操業結果の解

析を通して行うとともに，底吹き樋型炉内の混合特牲およ

び振動特性の水モデル実験を通して三型反応器として備え

るべき形態について検討した。

率　Technischen　Universitat　Claustha1

2　小型連続精錬炉の熱収支

2．1　連続選択酸化法の概要

　連続選択酸化法は，中国内モンゴル自治区で生産される

銑鉄に含まれるニオブを回収するとともに良質な銑鉄を生

産することを陽的とする日中共同研究において，当研究所

で開発された紅型純酸素底吹き炉を用いた精錬法である1）。

炉はカスケード2段で構成され，第1段で銑鉄中の珪素の

大部分とマンガンの約半量を除去し，第2段でマンガンと

ニオブを酸化しスラグ中に5酸化ニオブとして圃収するプ

ロセスで，5酸化ニオブ濃度／0％の高ニオブ濃度のスラグ

回収に成功した。この品位はニオブの主要鉱石であるブラ

ジルのパイロクロアの3倍強である。

　炉の構造は1，2段とも同様の構造で，内径35cm，溶湯

滞留量300kgである。1操業当たりの溶銑処理量は3ton

で，流量：50kg／minに設定したため，実験時間は50m溢程度

であった。酸素は炉底中心から若向偏心した位置からノズ

ル2本で吹き込んだ。吹精流：量は条件に応じ100～300Nl／

minとした。

2．2　物質収支

　四型純酸素底引き炉の熱収支を得るにはまず物質収支を

求める必要があるが，炉が上述のように小型のため熱の逃

げが大きく，特にスラグは炉壁，排澤口に付着するため，

排倖鍋に排出されたスラグが酸化生成量の全てではない。

また，スラグ中には鉄粒も含まれているため，真のスラグ

量は求めにくいのが現状である。

　しかし，5ないし10m盈間隔で採取した反応器流入，流出

溶湯成分の濃度差，スラグ主要成分（sio2，M鍛。，Nb205）の

口置濃度と，上述の溶湯流量と滞留量を基に，スラグ滞留
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量は無視しうると仮定して，溶湯およびスラグの蓄積の式

を解くことにより，各サンプリング間隔毎のスラグ生成量

が算出できる2＞。その総和として得られる排出スラグ総量

と，排澤鍋に流出したスラグ重量の関係を，第1段につい

て図1に示す。図中1点1操業を表す。また，図中Si，Mn，
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Nbとあるのは，これらの元素およびその酸化物濃度に基づ

いて求めた計算スラグ量との対比を意味する。この図から，

Siを基準にした場合が最も実スラグ重量と1：1に近い対

応が見られ，ついでMnである。　Nbの場合かなり分散して

いるが，Nbの絶村量が少ないことが原因と考えられる。

　図2は第2段の結果を示す。第1段に比べ酸素吹精量が

少ないため，スラグ生成量も少ない。第1段と異なり，Sl，

Mn，Nbいずれの元素を基準にしても，実スラグ重量と計算
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図1　実スラグ重壁とSi，Mn，Nb物質収支による計算スラグ重

　　　量の関係（第！段）
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スラグ重量の差は大きいといえる。ただし，第1段では実

重量が計算重量を上回る場合があったのに対し，第2段で

は両者岡じか計算値が大きいという結果が得られた。これ

は，第2段のスラグは第1段がSiO2を主成分とする酸性ス

ラグであるのに対しMnOを主体とする塩基性スラグで流

動性に劣ることが原因と考えられる。一方，第1段で実重

量が大きい場合があるのは第2段に比べ酸素吹精量が多く

掩拝が激しかったことにより，二二のスラグへの混入が多

かったことが考えられる。図2でNb基準の結＝果がSi，　Mnの

結果とi司等なのは，Si，　Mnに比べ濃度が一桁低いNbの分

析が精度よく行われたことの傍証といえる。以上の検討か

ら，以下の熱精算ではスラグ生成量として計算値を用いる

ことにした。

2．3　熱収支

　小型精錬炉による実験で一番重要なことは熱的に安定し

た状態を保つことであり，このためにはその炉の熱収支を

知ることが必要である。槽型純酸素底吹き炉の熱収支は以

下の項目を考慮して行った2）。計算に必要な比熱および反

応熱はKubaschewski3）に従った。

入熱

出熱

銑鉄の顕熱

C，Fe，Si，M鍛，P，Nb等の反応熱

複合酸化物生成熱

造影剤の顕熱

酸素の幽魂

出湯溶湯の比熱

スラグの情熱

鉄鉱石（酸化鉄）の分解熱

排ガスの顕熱

熱損は，熱損（％）＝［（入同一出熱〉／入熱］x100で求

めた。

　操業醐始から分栃試料採取時刻ごとの熱心の変化のいく

つかの例を図3に示す。図から明らかなように操業初期，

熱損は高い値を示すが，5min以後は緩やかな下降あるい

25

はほぼ定常といえる傾向が得られた。炉は完全混合と晃な

せる混合特性を有しており，ステップ入力に対する出側の

見かけの定常化には滞留時間の2～3倍の時間，すなわち

この炉では！2～18minが必要であるが，熱的には反応より

遥かに早く見かけの定常に達したといえる。このような熱

的立ち上げ時間の短縮は，炉の十分な予熱，操業開始時の

急速注湯とそれに児合った酸素面恥により達成されたもの

である。この結果から，耐火煉瓦，断熱煉瓦で構成された

溶湯滞留量3001くg規模の炉の熱損は！0％程度であるといえ

る。ただし，底吹きノズルの長時間耐久テストで，真の熱

的平衡が得られるまで，すなわち，心急酎火物の富谷が止

まるまでには数時闇は掛かるという結果が得られている。

2．　4　 ／3、手舌

　連続選択酸化法という小型実験炉の操業の物質収支およ

び熱収支の算出を試みた結果，実スラグ量と計算スラグ量

の整合あるいは各操業の熱損の時問変化の一致が得られた

のは，50kg／minという溶：湯を連続的に流下させる最小限度

の流量による操業にもかかわらず，流量，滞留量，分析値，

温度という物質・熱収支の基礎となるデータが精度よく制

御，採取された再現性のある操業であったためといえる。

20
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図3　第1段炉の熱損の時間変化

3　陽型底吹き連続反応器の形状

3．1　混合特性

　血忌底吹き連続反応器の発想の原点は反応効率，反応制

御性を損なうことなく，熱損を改善することにある。すな

わち，槽型反応器をシリーズに並べ，各槽でそれぞれ特定

の反応を行わせるのと岡等の反応の完結性を得るには，樋

型反応器を溶湯の流れ方向に直角にバブルカーテンで仕切

り，その中で脱珪，脱燐，脱炭反応を行わせるが，器内の

混合特性を押し禺し流れに近づける必要がある。そのため，

水モデルによる歯型底吹き連続反応器の混合特性測定をお

こなった。

3．1．1　実験方法

　水モデルのサイズは金属材料技術研究所式連続製鋼法の

炉一段4）に合わせ，長さ1m，幡0。25mとし，深さは出口堰

高さで0．15，0。30，0。451nの三段階とし，透明塩化ビニール

板で作成した。底吹きノズル位置は1ヶ所吹きでは中央，

2，3ヶ所吹きでは炉を長手方向に2等分，3等分した区

分の中央とした。ノズル径は3．6mmで1ヶ所当たり3孔を

炉長手方向に直：角に均等配置した。底吹きガスには空気を

乞い，流量は100，2001／minの2水準とした。水流蚤は21，

41，611／minで行った。混合の測定は，インパルス方式で行

い，水流入側から染料（スミフィックスブリリアントレッ

ドBS）を投入し，流出口の濃度：変化を比色計で測定した。

構成の概略を図4に示す5）。

3．1．2　結果と考察

　混合特性の解析には逆流を伴う完全混合槽槽列モデルを

適用し，実測値と計算値（理論値）の比較には両者の分散
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min，水深0．45m，正流1571／min，逆流951／min

を基準にした6）。図5～7に1，2，3ヶ所吹きの例を示

す。図5の！ヶ所吹きの計算値は，完全混合槽単槽の曲線

であるが，縦横比が！2：1もある昼型の浴の実測値が計算

値とかなりの一致を示したのは，ガスによる擁絆が強力な

ことを意味している。

　図6，7の正流，逆流はノズル1ヶ所で一つの完全混合

槽を仮定しているが，その混合病身の流水量で，正流は上

流から下流側の混合槽への流量，逆流はその逆である。

　両者の差は系へ流入する水流量になる。これらの図から，

樋型底吹き連続反応器の混合特性は逆流を伴う完全混合槽

槽列モデルで表しうることがわかった。

　以上の水モデル実験から以下のことが明らかになった。

1）浅水浴の方が深水浴より逆流が少なく，各吹き込みヶ

　　所の独立性が保たれる。

2）流入水流量が多い方が逆流は少なくなる。

3）ガス流量が多くなると混合が激しくなるため，濃度の

　　ピークは短時間側へ移動し逆流の増加を招く。

3．2　浴振動

　現用の転炉をはじめとして，ガス擁絆容器では浴振動を

抑制することが，反応の安定性，装置および操業上の安全

性の観点から非常に重要な課題である。とくに樋型炉は長

手方向の振動が発生しやすいことから，浴長1m，幅0．1m

の水モデルにより，底吹きノズルと長手方向の壁の距離，

ノズル問隔，浴深と浴振動の関係を調べた7）。その結果は

以下の通りである。

1＞宙吹きガスにより誘起される波は，長手方向の壁を正

　　弦波の腹とし，吹き込み位置を節とする波が起きやす

　　い。

2）底吹きガスにより誘起される波の波長は，浴深により

　　決まり，深くなるにしたがい波長は長くなる。また，

　　1ヶ所吹きで浴深一定の場合，浴長を長くするのに伴

　　い節の数を増して振動数を維持する。

3＞節数が増加する途中の浴長（遷移域）では波の振幅が

　　減少し，定常波が出来にくくなる。

4）壁に近い吹き込みノズルの位置を遷移域八面の！／2と

　　し，吹き込み箇所相互の問隔は浴深の2倍以上にとり，

　　節数の少ない長波長の波を作らせないようにする。

3．3　小括

　以上，混合特性の測定結果および浴振動の検討結果から，

三型底吹き連続反応器の形状としては，各底吹き箇所が分

担する撮挫領域における反応の完結性を維持する上で逆流

量を減らし，さらに浴振動を抑制するという制約を満たす

解として浅水浴が望ましいということがいえる。しかし，

あまり浅すぎても，熱損が増加し，また，底吹きガスの吹

き抜け，あるいはスロッピング，スピッティングの発生を

招くため，今後ホットモデル実験を進めるにあたっては，
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溶湯流量，反応量をもとに浴深と底吹きガス流量の関係を

検討する必要がある。その結果，吹き抜けの制限からある

程度の深さが必要な場合には，振動の発生を止める何らか

の手段（電磁ブレーキ等）を検討することが必要になる。

4　結言

　以上，新しい連続製鋼プロセス，樋型底吹き連続反応器，

を提唱し，小型炉の熱精算あるいは水モデル実験を通して

その可能性を検討したが，否定的な結論は得られていない。

一般に，高温冶金プロセスの開発にはスケールファクター

をあまりとらずなるべく実機に近いサイズからスタートす

る傾向にあり，それだけ初期投資がかかることから新プロ

セスが生まれにくい状況にあるが，ここで取り上げた滞留

量が0，5tonに満たない槽型純酸素底吹き炉でもかなりの安

定性，再現性で操業が可能であることから，今後，新プロ

セスへの挑戦が活発になることが望まれる。
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要 約

　本研究では，焼結TiAlの酸化特1生をNb添加によ｝）改善することをiヨ的とした。このために，1993～1995年

の研究で開発した反応焼結法により，Nbを添加しないTi－48at％AlおよびNb量が異なるTi－48A1一（1～5）Nb

（at％）組成の焼結材を作製した。これら焼結材は若干の残留空隙を有していたので，一部のものについてはさ

らに無封缶の｝丑P処理をほどこし，相対密度がほぼ100％のHIP材を作製し，焼結材とともに実験試料とし

た。これら試料については，N2－20vo1％02気流中，1220Kで酸化試験を行い，焼結材およびHIP材の酸化特

性に及ぼす残留空隙およびNb蚤の影響を調べるとともに，酸化皮膜の組成・構造を調べ，耐酸化機構につい

て考察した。

　焼結材とHIP材の酸化特性にはかなりの相違がみられ，　HIP材が優れた酸化特性を有していた。焼結材で

は，酸化増量がHIP材に比べ2倍程度：大きく，酸化皮膜の剥離はより早い機会に生じ，剥離墨も2倍程度多か

った。また，Nb董の増加に伴い酸化増量と剥離蚤が顕著に減少し，剥離が生じる機会も長時間側に移行し

た。Nbを4および5at％含有するRIP材は優れた耐酸化性を有し，1800ks以上にわたり熱サイクルを伴う酸

化試験に耐えた。EPMAおよびX一線［難折により調べたNbを5at％含有する焼結材の皮膜は6層よりなり，こ

れらは表明側より以下の構造と配列をしていた。

　Tio2／A1203（連続的）／Tio2÷A1203（網目状）／

　　　TiN＋Ti2AIN／Nb濃化相＋A1203（針状）＋Ti3A1／Ti3Al

Nbを添加しない斑P材および5at％NbHIP材の皮膜の構造も，基本的には上記の5at％Nb焼結材に類似し

ていた。耐酸化機構に関する考察より，焼結材とH獄材の酸化特性が異なるのは，残留空隙の有無と両者の皮

膜の構造の相違によると考えられ，またNb添加によ｝）耐酸化性が向上するのは，　NbによるTio2の成長抑制

効果と保護性の高いA1203濃化域の成長促進効果によるものと考えられた。しかし，窒化物層については不明

な点が多く，本研究により生成理由，酸化に及ぼす影響等を明らかにすことができなかった。

1　緒言

　TiA1金属間化合物は，軽量の酎熱材料として注目を集め

ているが，実用化に向けては常温延性とともに耐酸化性の

一層の向上が求められており，これら性能の向上をめざし

た研究が盛んに行われている。常温延性については，第3

元素の添加，加工・熱処理による組織の均質化，微細化等

により改善が図られつつある。一方，耐酸化性については，

溶製TiAlにおいて，他元素添加（1）一（11）および表面処理（12）一（22）

の両面より多くの研究がなされ，成果をあげつつあるが，

焼結TiAlについては研究が少なく，微量元素の影響等の数

報（23）…（25）をみるに過ぎない。

　我々は，TiAlのエアネットシェイプまたはネットシェイ

プ材の量産を瞑的として，粉末冶金法に注目し，1993～1995

年度の一般研究において，TiA1の焼結方法（26）一（29＞および焼

結材の機械的性質，耐酸化性等㈹を調べた。その結果，耐

酸化性については，1000K以下の温度：では問題はないが，

1070K以上では繰り返し酸化により酸化皮膜の剥離が生じ

る，剥離とともに顕著な酸化が生じるなど，自製TiA1と同

様に多くの問題があることを明らかにした。

　そこで，1996～1997年度の一般研究では，焼結TiAlの耐

酸化性を他元素添加により改善することを目的として，Nb

をとりあげ，その添加の影響を調べた。具体的には，まず，

若干の空隙を有する焼結材と空隙をほぼ完全に無くした

HIP材の酸化特性をNb量との関連により調べ，耐酸化性に

及ぼすNb量，残留空隙等の影響について検討した。次い

で，酸化皮膜を解析し，皮膜の組成，構造を明かにすると

ともに，これらの研究結果をもとに耐酸化機構について考

察した。
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2　実験方法

2．1　実験試料

　実験に供した試料は，相対密度が95～96％の焼結材と相

対密度がほぼ100％のHIP材である。焼結材は，粒度調整し

たTiH、粉＋TiA13粉＋Nb母合金粉の混合圧粉体を，真空

中，1620Kで7，2ks焼結したものであり，HIP材は，焼結材

をキャンニングすることなく，Arを媒体とし，1570K，155

MPa，3．6ksの条件下でHIP処理したものである。これら試

料のミクロ組織は，若干の粒状のγ相を含むラメラ組織よ

りなっていた。HIP材のA1およびNbの分析結果を表1に

示す。基本組成は，Al量48．Oat％と一定にし，Nbを1．0～5．O

at％の範囲で変えたものであるが，分析値と基本組成の間

には一定の相違が見られ，全体として分析値が少な目とな

っている。また，これまでの試料作製の経緯より明らかな

ように（26）（30），焼結材，HIP材共に0．3～0．4mass％の酸素を

含有するものと思われる。ミクロ組織の一例として，3％

Nbの焼結材とHIP材の研磨面の組織を図1に示す。焼結材

には，互いに連なることなく，孤立した残留空隙が見られ

るが，HIP材には空隙はほとんど見られない。図には示さな

かったが，ほかの組成のものの組織も図とほぼ同様であっ

た。

　これら試料については，表面を研磨（最終研磨：粒度1

μmのアルミナ粉による湿式研磨）し，アセトンで洗浄した

のち試験に供した。試験試料の寸法はφ（9．5～10）mm×

（3．0～4．0）mmである。
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図1　Ti－48Al－3Nb（at％）組成の焼結材およびHIP材の研磨面

　　の顕微鏡組織

表1　実験に使用したHIP材のAlおよびNbの分析結果

Alloy A1 Nb

Ti－48Al 47．3 一

Ti－48Al－1Nb 47．0 0．93

Ti－48Al－2Nb 47．4 1．8

Ti－48Al－3Nb 47．1 2．8

Ti－48A1－4Nb 47．0 3．8

Ti－48Al－5Nb 46．9 4．7

2．2　試験および評価

　酸化試験には，熱天秤および石英管（内径50mm）を炉芯

とする横型炉を用い，N、一20vol％02気流（流量3．3×10　3

1／s）中，1220Kで試験を行った。熱天秤は，86．4ks（24hr）程

度の短時間の測定に使用し，試験中の酸化増量を連続的に

測定した。この試験においては，試験後さらに精密天秤に

より酸化増量を測定するとともに，剥離量を測定した。横

型炉は，長時間の酸化試験に使用した。この試験では，試

料を石英ボートにのせ，あらかじめ1220Kに加熱した炉の

均熱部に挿入し，通常，86．4ks程度保持したのちに冷却部

に引出し，測定を行う酸化サイクルを繰り返した。各回ご

との測定では，剥離量は無視し，試験前後の質量差より質

量変化を算定した。

　熱天秤の場合には，加熱速度は0．25K／sとした。1220Kに

保持後は加熱電力を遮断し，炉冷としたが，この際の870K

までの冷却速度は平均0．28K／sであった。横型炉では，加熱

部と冷却部の問（約0．7m）をおよそ20sで移動し，試料の挿

入，引き出しを行った。この際の870Kまでの冷却速度はお

よそ0．4K／sであった。

　試験後の一部の試料については，X線（CuKα）回折によ

り試料表面および剥離物を調べるとともに，EPMAによる

面分析および局所分析により，皮膜の構造と組成を調べた。

EPMA分析に用いた試料は，試験後，表面にNiの無電解め

っきを施し，切断し，樹脂に埋め込み，エメリー紙とダイ

ヤモンド粉の懸濁液（仕上げ研磨粒度：1μm）により湿式

研磨することにより調製した。また，局所分析においては，

まず基質の分析を行い，その分析値が表1の化学分析値に合

うよう全体を比例補正した。
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焼結TiAlの酸化特性に関する研究

3　実験結果および考察

3．1　焼結材の酸化特性に及ぼすNb量の影響

　Nb添加の効果について，その概要を知るために，　Nb無添

加材と2％Nb材につき，86．4ksの試験を行い，試験後の試

料を観察した。その結果を図2に示す。無添加材では顕著

な皮膜の剥離が見られ，表面には凹凸が生じているが，2％

Nbでは剥離はほとんど認められない。このことより，Nbが

皮膜の剥離を防止するうえで効果があることが分かる。図

は1220Kでの試験結果であるが，　Nb無添加材においては，

1070Kでは260ks程度の試験で同様な剥離が生じた。このこ

とより，耐熱材料としての焼結TiAlとっては耐酸化性の改

善は極めて重要と考えられる。

　図3は，酸化増量に及ぼすNb量の影響を熱天秤により調

ふ、し、

滋
畠

Ti－48at％Al T1－48Al－2Nb（at鬼）

図2　N2－20vo1％0，気流中，1220Kで86．4ks酸化試験を行った

　　　後の試料の外観（いずれも焼結材）

　　　Nb添加により酸化皮膜の剥離量が少なくなることが分

　　　かる

べた結果である。図から，Nb添加が酸化増量の低減にも効

果があり，この効果は2at％（以下，特に指定しない限り単

位はat％）程度で飽和に達することが分かる。1220Kに保持

後は前項で述べたように炉冷としたが，この際に図に見ら

れるような酸化増量の不連続的な増加が生じる。これは熱

天秤の機器特性にもよるが，冷却時の熱衝撃により皮膜が

剥離し，新たな酸化が生じたこともその一因である。これ

ら結果を後述のHIP材と比較すると，Nb量の影響に関して

は同様であるが，酸化増量については相違が見られ，全体

として本実験結果で多くなっている。このように酸化増量

が多くなるのは，この実験の試料が若干の空隙を有し，試

料表面近傍の空隙内部の酸化により増加すること，また後

述するように，焼結材の皮膜がHIP材に比べ多孔質である

ことに起因すると考えられる，

　図4は，図3の結果を酸化増量と皮膜の剥離量とに分け，

Nb量との関連により整理したものである。剥離量は試料近

辺に飛散した皮膜の破片を集め測定したものであり，ある

程度の誤差が含まれる。また，その単位を酸化増量と同様

に10－3kg／m2としたが，剥離は部分的に生じることが多い

ので，この点を考慮のうえ，図の値を評価する必要がある。

酸化増量はNbの添加に伴い減少し，2％程度でほぼ飽和に

達している。一方剥離量は，1％では20×10－3kg／m2と多く

なっているが，それ以上の添加により減少し，酸化増量と

同様に2％程度でほぼ飽和に達している。これら結果より，

Nbは焼結TiAlの酸化特性を改善するうえで有効な元素で

あること，また86．4ks程度の短時間の試験においては2％

程度の添加で十分であることが分かる。

　図5に，2．0～5．0％Nbについて行った長時間試験の結果

を示す。この試験の全保持時間は1512ks（420h）であり，こ
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図5　Nb量の異なる焼結材の熱サイクル酸化曲線

　　サイクル数：16回
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の問の酸化サイクルは16回である。剥離量を無視している

ため，質量変化はいずれも増減を伴う複雑な曲線となって

いる。2％では，保持時間が346ks（酸化サイクル：4則）

までは剥離が少なく，酸化増量が剥離量に勝るため質：量変

化は増加するが、それ以．ヒの518ksまでの間（5～6回）に

顕著な剥離が生じ，質量変化は負に転じる。しかし，605ks

以降は再び酸化増量が剥離量を超えるため質量変化は増加

に向かう。この試料ではこのような増減が交互に生じ，結

局，15121《s後には20×10｝3kg／m2程度の蟹£量減少となる。

3％以上では，最初の剥離が生じる時間はNb量の増加に伴

い増加し，5％で605ks（7［司）程度となるが，最初の衆【1離

が生じたのちには剥離爆：は少くなくなり，長時間にわたり

比較的安定した酸化特性を示す。初期段階の酸化のうち，

5％のものの質量増加が他に比べ多いのは，この組成では

518ks（6回）まで剥離がほとんど認められず，安定した酸

化特性を示したためである。

3．2　剛P材の酸化特性に及ぼすNb量の影響

　図6に，HIP材について，短i契月溺試験による酸化増量と剥

離：量を調べた結果を示す。酸化増量は，図3の焼結材と同

様に，Nbを1％程度添加することにより減少し，2％でほ

ぼ飽和に達している。剥離量は，／％では20×10…3kg／m2程

度と多いが，2％になると著しく減少し，3％以上ではほ

とんど認められなくなる。これら曲線の変化の状1ラ己は焼結

材と同様であるが，酸化増量は焼結材に比較し1／2程度とな

っている。

　図7に，長時間の試験結果を示す。この試験の全保持時

聞は1800ks（500h＞，酸化サイクルは18回である。2％で

は，！73ks（酸化サイクル：2回）までは剥離は僅かである

が，259ks（3回）で顕著となり，それ以降もこの傾向が兄

られたので，680ks（8回）後に試験を中断した。3％で

は，680ksまでは剥離はほとんど起こらず優・れた耐酸化性

0　　葉 2　　3　　4　　5　　6

糾b量　（at％）

20匝i麟

　慕
0

図6　HIP材の酸化増量および剥離是に及ぼすNb添加の影響
　　　（薩菱イヒ目寺二野　：86．婆ks）
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図7　Nb量の異なるHIP材の熱サイクル酸化曲線

　　サイクル数：18闘

を示すが，778ks（9回）以降剥｝寿佳が生じている。一方4％

と5％は，図から分かるように，本実験条件のもとでは極

めて優れた耐酸化性を示す。全体をとおして僅かではある

が質量滅少が認められることより，網離が生じたものと思

われる。しかし，酸化増量は主、として酸化あるいは後述す

るように窒化に寄与する酸素，窒素の質量であるのに対し，

剥離量は，剥離したTio2，　A1203，　TiN等の酸化物および窒

化物の質量であり，後者の質量が大きいため，僅かな鋼離

によっても図の質量変化は減少しがちになることを考える

と，4および5％の剥離量は少ないと肥える。
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3．3　酸化皮膜の構造，組成
（1）　火尭糸口才オ

　5％Nbにつき，518．4ks（酸化サイクル：6回）の試験

を行い，その表面近傍をEPMAにより観察した結果を図8

に示す。図は二次電子像の代表的な2例であるが，いずれ

も皮膜は不均一であるばかりでなく，5～6層からなるな

どその構造も複雑である。図の（1）～（3）は，すでに報告した

Ti－48％Al組成のHIP材の分析結果（30）と同様であり，灰色

の（1）は鯖読した形態のTiO、，黒色の（2）は若干のTiO、を含有

するが連謁したA1203，（3）はTio2とA1203が網目状に混合

したものよりなる。（4）は，後述するように窒化物よりなる

ものと思われる。㈲は，皮膜に垂直に発達し，その多くは

針状のA1203（黒色）とNbの濃化した相（白色）が混合し

た層であるが，図の（A）ではNb濃化相が多く，（B）では逆

にA1203量が多くなっており，その一部は（6）のTi3Alの変質

層に入り込んでいる。

　これら皮膜層のうち，Nbは（3＞のTiO2，（5）のNb濃化相お

よび（6）のTi、Alに存在したが，（1）のTio2には存在が認めら

れなかった。これは，酸化の初期には試料表面でA1もTiも

酸化し（31），Tio2とA120，を生成するが，　Tio、中のTiイオン

の移動度がAl，03中のAlイオンのそれより大きく，Tio2が

優先的に元の表面の外側に成長したためと思われる。（1）の

形成に伴い，表面近傍にAlが濃化し（2）のA120，が生成する。

この層には若干のTio2が含まれるが，　Nbは存在しない。こ

の理由は，②の大半が元の表面近傍にある（5）のに加えて，

A120、がNbの酸化物（Nb20，）をほとんど固溶しない（32）こ

とに起因するものと考えられる。（1）および（2）の成長に伴い，

TiとAlが同じ割合で酸化されるようになり（3）が形成され

る（31）が，この層が（4）に接する部分には，図に示したよう

に，厚さ1μm程度のAI、03の濃化域が存在する。この濃化域

は，酸化の進行に伴い，（3）のTio、＋A120，混合層のA120、が

密となり，層に沿って連続的に成長することにより形成さ

れたものと思われる。（5）のAl、0、はその形態より内部酸化

により生成したものと思われ，これによりAl濃度が減少

し，（6）のTi3Alが生成したと考えられる。本金属間化’合物の

酸化で問題となる皮膜の剥離は，主としてA1203濃化域直

上の混合層より生じていた。

　2％Nbにつき，518。ks（酸化サイクル：6回）の試験を

行い，その試料表面および剥離物をX線回折により調べた

結果を図9に示す。この試料は，図5の2％Nbに相当し，

試験後は皮膜はほぼ全体にわたり剥離していた。剥離物の

回折線は，図の（B）に見られるごとく，すべてTiO2（rutile）

とα一A1203の回折線であるのに対し，（A）の表面にはTiAl，

Ti3AI，　Tio、，　A120，のほかに，　TiNとTi，AINの回折線が

存在する。EPMAによるTiAl中の窒素の分析は，特性x線

Ti－LαとN－Kαの波長が重複するため困難である。このた

め，当初，これら窒化物の回折線は後述のNb濃化相のもの
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図8　焼結材の酸化皮膜のSEM組織（典型的な2例）

　　　試料組成：Ti－48A1－5コ口（at％），

　　　酸化条件：1220K，518．4ks

　　　（1）TiO2，（2＞A1203－rnain十TiO2，（3）TiO2十A1203，

　　　（4）TiN十Ti2AIN，（5）Nb－rich十A1203，（6）Ti3Al

図9　焼結材の酸化試験による剥離後の表面および剥離物のX

　　　一線回折結果

　　　（A）：剥離後の表面，（B）二丁離物

　　　試料組成：Ti－48Al－2Nb（at％），

　　　酸化条件：1220K，518，4ks
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と考えたが，Nb無添加材の剥離表面の回折線にもそれらの

一部がしばしば見られたこと，また回折線の強度および面

間隔がJCPDSカードのTiNおよびTi2AINによく一致する

ことより，表面に残る皮膜層には窒化物が存在し，（4）がこ

れらに相当するものと思われる。

　EPMAによる局所分析によれば，図8の（5）の白色の相の

組成はA1：30．3～31．2％，　Nb：10．0～15．1％であり，周辺

の変質層Ti3A1（α2相）のAI：35．3～37．3％，　Nb：

5．6～5．8％に比べNb濃度が高くなっている。このように高

いNbの濃化が生じたのは，近傍に生じるA工20，が，実験の

酸化試験温度ではNbを固溶することができないと思われ

ること，また近傍の窒化物もNbを固溶することができ

ず（33），高Nb相として析出したためと考えられる。このよう

に，Nbが酸化物を形成せず濃化相として析出するのは，（5）

層近辺の酸素ポテンシャルが，酸化試験温度でNbとNb205

が共存する平衡酸素分圧（4×10－19Pa）より低い分圧に維持

されているためと思われる。

（2）　HIPホオ

　図10に，5％Nbの試験後の表面近傍をEPMAにより調

べた結果を示す。1800ksにわたる試験を経た試料であるた

め，表面には変質層も含め，厚さが50～60μmに達する皮膜

が存在する。特性X線像から明らかなように，（a）はA120，

を含む　Tio2，（b）は若干のTio2を含むA1203層である。

（c）はNb濃化相と内部酸化により生じたAl、03およびTi3

Alよりなり（d）はTi3Alを主体とした変質層よりなる。

　上記のNbを5％添加したHIP材の皮膜の構造が，同じ

Nb量の焼結材およびすでに報告（30）したNbを添加しない

HIP材のそれと異なる点は，5％NbのHIP材ではTio2＋

A1203層の厚みが著しく減少し，代わりにAl，03がよく発達

し，厚く連続性の高い層を形成していること，酸化時間が

（a）

》鯛《！憶へ
　　　　　　画轟

（b）　　　　獅

（・）詠餓，

　　　　、、～》

（d）

触繊～駅｝、

藁囲豪ξ

　　　　　　’驚．翻1認竃

　　　　　　ξ縁努・藷鎌’

撫漕・ケ㌧’㍉

撚灘謹

直10EPMAによるHIP材の酸化皮膜の解析結果
　　　試料組成：Ti－48Al－5Nb（at％），酸化条件：1220K，1800ks

　　　（a）TiO2－main十A1203，（b）A120，一main十TiO、，（c）Nb－rich十AI203十Ti3Al， （d）Ti3A1－main
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図11HIP材の酸化表面のX一線回折結果
　　試料組成：Ti－48Al－5Nb（at％），

　　酸化条件：1220K，86．4ks

60　　　65

長いためか，5％NbのHIP材の内部酸化層（c）および変質

層（d）の厚みが焼結材およびNb無添加のHIP材に比べ著し

く増大しているなどである。窒化物層についても，二次電

子像で見る限りにおいては，HIP材には焼結材のような層

は見られず，その存在には疑問が生じる。しかし，図11は，

5％NbのHIP材について短時間（86．4ks）の試験を行い，そ

の表面をx線回折により調べた結果であるが，TiNとTi2

AINの回折線が認められる。またBeckerら（5）は，大気中，

1220Kで試験を行った溶製TiAl－2％Nb材につき，研磨面

にZnTeをコートし，干渉光を用いた光顕組織上でそれらの

存在を認めている。彼らが認めた位置は，図8の焼結材と

同様であることなどを併せ考えると，HIP材にも同様な位

置に窒化物層が存在するものと思われる。このように，同

じ方法で試料を作製したにもかかわらず，焼結材とHIP材

で異なる結果が得られたのは，二次電子像では窒化物層と

周辺の変質層（Ti3ADの色調が似ているためと思われるが，

詳細については不明である。

3．4　耐酸化機構に関する考察

　以上のように，焼結材およびHIP材につき，　Nb添加が酸

化特性に及ぼす影響を調べ，焼結材はHIP材に比べ酸化増

量が多いのみならず，剥離も早い機会に生じること，また

Nbは溶製材の場合と同様に，酸化特性を改善する上で効果

があることが分かった。

　このように，焼結材とHIP材の酸化特性が異なる原因と

して，残留空隙の影響を挙げることができよう。残留空隙

は，図1から分かるように，閉鎖空隙（closed　pore）となっ

ており，酸化特性にはそれほど影響しないと考えたが，実

際には，図12に示す試験後の表面近傍の光顕組織から明ら

かなように，焼結材では，HIP材に比べ酸化皮膜は不均質で

あるばかりでなく，酸化は皮膜より数十μmも内側の空隙

周辺にまで及んでいる。この酸化は，試料表面近傍の空隙

内の酸化，酸化に伴う体積膨張によるクラックの発生，隣…

焼結材（酸化時間

・謝総総謙標識釜

HIP材（酸化時間：1800K）

繋

図12酸化試験後の焼結材及びHIP材の表面近傍の顕微鏡組織

　　試料組成：Ti－48Al－5Nb（at％），酸化条件：1220K

接空隙を介したクラックのネットワーク化などにより生じ

たものと思われる。TiAlの酸化においては，緻密な皮膜が

形成された場合，酸素は主としてTio2を介し酸素イオンと

して内部に侵入すると考えられるが，焼結材では，これに

加えてクラックおよび多孔質の酸化物をとおしたガス状の

酸素による酸化も生じ，酸化増量が増加したものと思われ

る。さらに，皮膜の構造が異なることも酸化特性が異なる

一因と考えられる。すでに述べたように，焼結材では

TiO2＋A1203層がよく発達しており，皮膜全体に占める割

合がHIP材に比べて大きい。このように，皮膜の構造に相違

が生じる理由については明かではなく，今後の検討課題で

あるが，この層は溶製材の場合にも極めて多孔質であると

言われ，ガス状酸素の侵入を容易にする（34）のみならず，3．

（1順で述べたように剥離の場所ともなるため，焼結材では

酸化は一層進展し，剥離も早い機会に生じたものと思われ

る。

　Nb添加により耐酸化性が向上する機構に関しては，溶製

材についていくつかの報告がなされている。Beckerら（5）

は，Nb添加は皮膜と母材の界面におけるα2相（Ti3Al）の生

成を抑え，Al濃度の高いγ相（TiAl）を安定にするため，保

護性の高いAl、03の成長が促進されるとし，　Makiら（6）は，
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NbはA1203の成長を促進し保護性の構造にするとし，また

吉原ら（8）は，Tio2の成長を担え保護性のA1203の生成を助

長するとしている。一方，志田と穴田（10）は，NbはMoやW

などと同様に内部酸化を抑え，Tio2＋A1203層のA1203の

層に平行方向への成長を促し，金属や酸素のイオンの移動

経路となるTiO2の輸送能力の低下に寄与すると考えてい

る。

　上記の耐酸化機構のうち，NbがTio2の成長を抑制する

のは，NbがNb205としてTiO2に固溶する（1740Kで18

mol％固溶する岡が実験の温度での固溶度は不明）際に，酸

素イオンが過剰となり，過剰イオンが拡散に必要な酸素イ

オン空孔の減少をもたらすためと考えられている。吉原ら

は，Ti－o系状態図（36）より，TiO2の酸素イオン空孔濃度を最

大1％と仮定し，空孔の消滅に要するNb量を計算し，50％

Alで1，98％としているが，多孔質の皮膜ではこれ以上が必

要となる可能性が高いと報告している。このことは，図4

および図6の短時間試験結果に照らしても妥当と思われる

ことより，焼結TiAlの場合もNbはTio2に対して成長抑制

効果があり，保護性の高いAi203の成長を促進したと考え

られる。

　しかし，図5に示したNbが4および5％の焼結材の長時

間試験結果から分かるように，（1）～（3）層が剥離したにもか

かわらず，剥離箇所で特に急激な酸化が生じることなく，

長時間にわたり比較的安定した耐酸化性を示すのは，剥離

後も試料表面に残る（3）のAI203濃化域を含む（4）～（6）層が重

要な役割を果しているように思われる。特に，AI203濃化域

は，図8から明らかなように，試験時問が短い焼結材にお

いても横方向に連続した層を形成している。このため，こ

の領域は薄いが酸素イオンや金属イオンの移動の障害とな

り，酸化の進行を抑制する効，果を持つものと思われる。HIP

材では，A1203層（b）がよく発達しているため，焼結材の（2）

に桐賊する部分と濃化域を籔質することは難しい。しかし，

詳細に観察すると，図10の二次電子像に示したように，（b）

の中央部には層に平行にTio2が点在する。このことより，

申央のTio2上部は焼結材の（2）に相当し，下部はA1203濃化

域であると考えられ，この濃化域は焼結材に比べ層状によ

く発達していることより，HIP材においても，長時間の酸化

においてはこの濃化域の役割が重要であるように思われる。

　A1203濃化域の生成および成長は，隣接の窒化物層およ

びNb濃化相と密接に関連するものと思われる。窒化物層の

生成と成長の機構については不明な点が多いが，Becker

ら（5）は外部より侵入するガス状の窒素により成長すると考

えている。また，侵入経路として，皮膜に内在する空隙あ

るいはTiNの生成に伴う体積膨張（！2％程度）により生じ

るクラックを挙げるとともに，この層の生成によりAlが余

剰となり，金属相中のA玉の活：量が噌すため，A1濃化域の成

長は促進されると推定している。このことは，窒化物層の

生成により耐酸化性が改善されることを意止している。し

かし，TiA1の酸化は酸素雰囲気申よりも大気中でより激し

く進行する（2）（37＞，窒化物はA1原子を固定し，　A1203の核生成

や横方向への成長を妨げる（34｝など，濃化域の成長の障害と

なることを示唆する報告もあり，窒化物層が濃化域の成長

あるいは耐酸化性に及ぼす影響に関しては明かではない。

一方，Nb濃化相については，この相はその組成よりβ（B2）

相㈹㈹と思われ，他の相に比べて酸素の固背臨は小さいが

原子の移動度は大きい（8）ことが知られている。また，A1203

濃化域は288～360ksの潜伏期闇を経て形成され，この潜伏

期閥にβ相も生成する（5）との報告を併せ考えると，β相の生

成と濃化域の生成とは連動するものと思われ，この相はAI

原子の移動度を高め，濃化域の成長を促進し，耐酸化性の

向上に寄与するものと考える。

　以上のNb添加の影響に関する考察は，　Tio2の成長抑制

効果とA1203濃化域の成長促進効果に要約される。前者の

効果は，多孔質のTiO2＋A1203層の成長を抑える上で重要

であり，後者は皮膜内に緻密で保護性の高いA1203層を形

成し，長時間の耐酸化駐を維持する上で重要であると考え

られる。酸化に及ぼす窒化物層の影響については不明であ

り，その存在の確認を含め今後の検討課題であるが，酸化

時に皮膜と基質の界面に生成するNb濃化相は，耐酸化性の

向上に寄与するものと考えられる。

4　結論

　Nbを1～5at％含有するTiA1の焼結材およびHIP材に

つき，N2－20vol％02雰囲気中，1220Kで酸化試験を行い，

酸化増量および皮膜の剥離の状況をNb量との関連により

調べるとともに，皮膜の構造，組成を調べ，以下の結果を

得た。

（1）焼結材の酸化特性は，Nb添加により，溶製材と同様に

　　改善された。しかし，H王P材に比べ酸化増量は2倍程度

　　となり，皮膜の剥離も酸化のより早い機会に生じた。

②　HIP材の耐酸化性は，　Nb量の増加に伴い顕著に向上し

　　た。Nb量が3％以下のものでは皮膜の剥離が生じた

　　が，4％と5％では剥離量は少なく，1800ksにわたり

　　優れた耐酸化性を示した。

（3）

（4＞

皮膜の構造，層の厚みは焼結材とHIP材で異なるほか，

Nb添加の有無により異なっていた。　EPMAで調べた

皮膜の構造は，5％Nbの焼結材では，

TiO2／A1203（連続的）／TiO2十A1203（網冒状）／TiN十

　Ti2AIN／Nb濃化獺＋A1203（針状）÷Ti3Al／Ti3Al

であった。Nb無添加および5％NbのHIP材の皮膜も

類似の配列をしていた。

耐酸化機構に関する考察より，焼結材とHIP材の酸化

特性が異なるのは，残留空隙の有無と両者の皮膜の構

造の相違によるものと考えられ，またNb添加により耐

酸化性が向上するのは，溶製材に関して報告されてい

る説明と同様に，NbによるTiO2の成長出丸効果と保
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基底クリープ強度特性の評価手法確立のための基礎的研究

材料創製ステーション

木村一弘，宗木政一

評価ステーション

九島秀昭，阿部冨士雄，田中秀雄

平成9年度

要　　約

　長時間のクリープ強度は基底クリープ強度特性に支配されるため，高温講造部材の設計手法を高度化する

とともに安全性及び信頼性を向上させるためには，基底クリープ強度特性を的確に評佃iすることが重要であ

る。本研究では，基底クリープ強度の定量的評価法に関する基礎的知見を得ることを匿的として，定応力ク

リープ試験機を開発し，クリープ変形挙動を詳細に解析することにより基底クリープ強度特性について検討

を行った。その結果，開発した定応力クリープ試験機の応力保持精度は±0．4％以内であり，十分な精度で一

定応力クリープ試験を行うことが可能となった。また，定応力クリープ試験によるクリープ変形挙動を定荷

重クリープ試験での結果と比較検討した結果，定応力クリープ試験により，基底クリープ強度特性を的確か

つ容易に解析し，定量評価できることが示された。

1　緒言

　材料のクリープ強度はミクロ組織形態に依存し，析嵐分

散強化や加工硬化等の効果によりクリープ強度は向上する。

しかし，高温ではミクロ組織は不安定であり，回復による

ミクロ組織変化に伴いクリープ強度は徐々に低下する。ミ

クロ組織変化が十分に進行した長時間域では，ミクロ組織

形態に依存した強化因子の効果は完全に消滅し，クリープ

強度はマトリックスの強度に対応した基底クリープ強度に

なるb。そのため，発電プラントや化学プラント等で長時間

使用される高温構造部材の安全性や健全性を高めるために

は，基底クリープ強度特性を的確に評価することが重要で

ある。

　クリープ強度特性を評価する際には通常，クリープ破断

時間と定常（あるいは最小）クリープ速度がパラメータと

して用いられる。基底クリープ強度に関するこれまでの検

討も主としてクリープ破断強度，すなわちクリープ破断時

間に基づいたものである1）。しかし，クリープ破断強度のみ

でクリープ強度特性を的確に評価することは極めて園難で

あるため，クリープ変形挙動そのものを解析・評価するた

めの検討が種々行われている2）　5）。

　一般に引張クリープ試験は荷重一定の条件で行うため，

変形に伴う試験片断旛積の減少により応力は徐々に増大す

る。そのため，クリープ試験中にクリープ速度が増加する

要因として，材質劣化による強度低下とともに試験応力の

増大も考えられる。基底クリープ強度が強度を支配する場

合，クリープ強度は変化しないと考えられるため，クリー

プ変形中に生ずるクリープ速度の増加は試験応力の増大の

みに依存すると推察される6）。この点を解明することによ

り，クリープ変形挙動に基づいて基底クリープ強度を定量

的に評価することが可能になる。

　本研究では，雰囲気申定応力クリープ試験機を開発し，

得られた定応力クリープ試験結果を応力モードの異なる定

荷重引張及び定荷重圧縮クリープ試験結果と比較すること

により，クリープ変形挙動に及ぼす応力変化の影響を解明

し，クリープ変形挙動の観点から基底クリープ強度特性に

ついて検討を行った。

2　定応力クリープ試験機の開発

　既設の雰囲気中クリープ試験機を改造し，荷重自動制御

機構を取り付けることにより，クリープ試験中の応力を一

定に保持できる雰囲気巾定応力クリープ試験機を開発した。

クリープ試験中の応力を一定に保持するには，クリープ変

形に伴う試験片断面積の変化を知ることが必要であり，試

験捨直径の変化から直接求める方法と試験片体積が一定で

あると仮定して試験片標点間の変位から求める方法の2通

りがある。応力を高精度で一定に保持するためには，酸化

等による試験片有効断面積の変化を極力低減することが必

要であり，試験片雰囲気を鋼御できることが望ましいため，

本研究では雰囲気中クリープ試験機を用いて改造を行った。

そのため，空間の棚限された雰囲気チャンバー内では，接

触型の手法で試験片直径の変化を常時測定することは極め

て圏難である。また，温度測定のため試験片表面には熱電

対が取り付けられており，熱電対の先端部分は耐火繊維で

覆われているため，外部に露出した試験片表面部分は極め

てわずかである。そのため，CCDカメラやレーザー等を用

いて非接触で試験片直径を測定することも不可能である。

以上のことから，本研究では試験片体積が一定であると仮
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定して，試験片標点間の変位から計算により求めた試験片

断藤積に基づいて，一定応力を保持するように荷重を制御

する機構を採用し，雰囲気中定応力クリープ試験機を開発

した。本研究で開発した雰囲気中直応力クリープ試験機の

試験機本体，荷重測定器及び変位測定器の主要仕様を表1

に示す。一定応力を保持するために必要な測定データであ

る荷重及び変位の測定精度はそれぞれ±1kg及び±3μm

である。

　823Kで1，000hの前時効を施した0．2C鋼について，823K，

応力68．6MPaで一定応力クリープ試験を行い，試験中の応

力偏差を測定した。得られた結果をクリープ曲線と併せて

図1に示す。図1に示したデータは破断にまでは到達して

いないが，クリープひずみが0．23（真ひずみ〉，クリープ試

験時間が1，200hまでの長時間にわたり，応力の変動幅は十

〇．1～一〇．4％の範囲内である。クリープ試験方法に関する

JIS規格7＞では，クリープ試験機に要求される荷重精度は±

0．5％であることを考慮すると，本試験機の定応力保持機構

は十分な精度を有していることがわかる。したがって，試

験片標点間でクリープ変形が均一に生じ，試験片断面積の

減少が均一に生じている範囲内では，本クリープ試験機を

用いて一定応力条件のクリープ試験を行うことが可能であ

表1　試験機本体，荷重及び変位測定器の主要仕様

クリープ試験機 ：最大荷重容量：：1000kg

ﾅ高使用温度：800℃

梺B真空度　：5xlO－5Torr以下

荷重測定器 最大荷重容量：：1000kg

ｪ定精度　　　．±1kg

変位測定器 最大測定範囲：0～±20mm
ｪ定寧青度　　　　　±3μm

る。

3　クリープ変形挙動に及ぼす応力モードの影響

　823KでLOOOhの前時効を施した0．2C鋼について，823K，

応力68．6MPaの定応力引張クリープ試験を行って求めた

クリープ曲線を図2に示す。また，同一の初期応力条件で

定荷重引張及び圧縮クリープ試験を行って求めたクリープ

曲線も併せて同門に示す。なお，定応力クリープについて

は試験継続中のデータであり，定荷：重圧縮クリープについ

ては試験を中断するまでのデータである。定荷重引張クリ

ープ試験では明確な定常クリープ域は認められず，最小ク

リープ速度を示した後，加速クリープに移行しており，破

断時闇は779hである。また，定荷重圧縮クリープ試験でも

明確な定常クリープ域は認められず，試験時間の経過に伴

いクリープ速度は単調に減少する。一方，定応力引張クリ

ープでは100h程度までの遷移クリープを示した後，長い定

常クリープ域を示し，定荷重引張クリープ試験の破断時間

（779h）の2倍以上に相当する約1600hでもいまだ破断せ

ず，明確な加速クリープも認められない。

　823Kで1，000hの前時効を施した0．2C鋼について，823K，’

応力68。6MPaの定応力及び定荷重クリープ試験を行って

求めたクリープ速度一時間鎖線を図3に示す。約100h以下

の短時間域ではいずれの試験でも同様の遷移クリープを示

しており，クリープ速度に及ぼす応力モードの影響はほと

んど認められない。しかし，100hを超えると応力モードの

違いによる差が顕著に認められるようになる。すなわち，

定荷重引張クリープでは約300hを超えるとクリープ速度

は急速に増大して破断（破断時聞：779h）にいたり，定荷

重圧縮クリープでは試験時問の増加に伴いクリープ速度は

単調に減少する。一方，定応力引張クリープでは200～1，000

hの広い範囲においてクリープ速度がほぼ一定の定常クリ

・一 v域が認められる。1，000hを超えるとクリープ速度は増

求
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図1　823Kで1，000hの前時効を行った炭素鋼について，823K－

　　　68．6MPaの定応力クリープ試験を行って求めたタリー

　　　プ曲線とクリープ試験中の応力偏差
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　　圧縮クリープ試験を行って求めたクリープ曲線
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引張クリープではクリープひずみが増加してもクリープ速

度は変化せず，クリープ速度は1．6x10－4　h〔1のほぼ一定値

を示す。定荷重クリープ試験の場合，クリープひずみの増

加に伴い試験片断面積が変化するため，応力が変化する。

定荷重引張クリープの場合はクリープひずみの増舶に伴い

応力が増大し，定荷重圧縮クリーープの場合は逆に減少する。

定荷重クリープ試験で認められる直線領域を回帰分析した

結果，クリープひずみが零でのクリープ速度は引張の場合

は1．5x10　％皿1，圧縮の場合は1．4x10－4　h一1であり，いずれ

も定応力クリープ試験で認められる一定値と岡程度である。

また，クリープ速度のクリープひずみ依存性を示す係数は

引張の場合は7，2，圧縮の場合は一7，6である。この値はク

リープひずみの増加に伴うクリープ速度の変化が，クリー

プひずみの増加に伴う応力変化のみに依存すると仮定した

場合，クリープ速度の応力依存性，すなわちクリープ速度

の応力指数に相当する値である。本研究のクリープ試験条

件である823K：，68．6MPaを含む応力範囲における本供試

鋼の応力指数は約6である6）。したがって，定荷重クリープ

試験におけるクリープ速度のクリープひずみ依存性は，ひ

ずみの増大に伴う応力変化のみでほぼ説明できることがわ

かる。

　以上のように，定応力クリープ試験ではクリープひずみ

の増加に依存せずクリープ速度はほぼ一定であり，定：荷重

クリープ試験におけるクリープ速度のクリープひずみ依存

性が応力の増加あるいは減少のみでほぼ説明できることか

ら，クリープ速度の対数とクリープひずみとの間に直線関

係が認められる領域では，クリープ強度は一定であると推

察される。

0 0．1　　　　0．2　　　　0．3　　　　0．4

　　クリープひずみ

0，5

図4　823Kで1，000hの前時効を行った炭素鋼について，823K－

　　　68．6MPaで定応力引張クリープ，定荷重引張及び定荷重

　　圧縮クリープ試験を行って求めたクリープ速度一ひずみ

　　　曲線

大する傾向を示すが，その程度はごくわずかであり，定荷

重引張クリープの加速の程度に比べて極めて小さい。

　図3の結＝果をクリープひずみ（真ひずみ〉に対して整理

して図4に示す。約0．03以下のクリープひずみが小さい範

囲では，いずれの試験でもクリープ速度はひずみの増加に

伴い単調に減少しており，遷移クリープ域である。クリー

プひずみが約0．03を超えた領域では，いずれの応力モード

でもクリープ速度の対数とクリープひずみとの間には直線

的な関係が認められるが，その関係は応力モードの違いに

より大きく異なる。すなわち，クリープひずみの増加に伴

い定荷重引張クリープではクリープ速度は増大し，定荷重

圧縮クリープではクリープ速度は減少する。一方，定応力

4　基底クリープ強度特性

　0。2C鋼の823K－68．6MPaにおけるクリープ速度一時間

曲線に及ぼす前時効の影響を図5に示す。未時効材はタリ
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未時効材及び823Kで最長1，000hまでの前時効を行った炭

素鋼について，823K：一68．6MPaで定荷重引張クリープ試

験を行って求めたクリープ速度一時間曲線
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一プ速度が増加・減少を繰り返す複雑なクリープ変形挙動

を示すが，前時効材のクリープ変形挙動は未時効材と比較

して，以下の点で大きく異なる。

1）クリープ試験開始直後の100h以内の短時間域で未時

　　効材のクリープ速度は急激に減少し，3×10｝6h－1程度

　　の最小クリープ速度を示すが，前時効材のクリープ速

　　度は急激な減少を示さず，未時効材に比べて2桁近く

　　大きな最小クリープ速度を示す。

2）100h時効材ではクリープ速度一時間曲線に若干の屈懸

　　が認められるが，200h以上の前時効を行った試料では

　　曲線の屈曲はまったく認められない。

3）200h以上の前時効を行った試料は，時効時間の長短に

　　よらずほぼ同じクリープ変形挙動を示す。

　なお，約500h以上の長時問側で観察される未時効材のク

リープ速度の加速の挙動が，時効材の加速の様子と良く似

ている点も注目すべき特徴である。

　図5の結果をクリープひずみ（真ひずみ）に対して整理

して図6に示す。約0．03以下の小さなクリープひずみ範囲

ではクリープひずみ速度に大きなばらつきが認められるが，

クリープひずみが約0．03から約0．3までの広い範囲にわた

って，前時効の有無及び時効時間の長短によらず，クリー

プ速度の対数とクリープひずみとの間には大変良い直線関

係が認められる。したがって，クリープ速度一時間曲線（図

5）で認められた未時効材と時効材のクリープ変形挙動の

大きな違いは，クリープひずみが極めて小さな範囲内での

現象である。クリープひずみの増加に伴いクリープ速度の

対数が直線的に増大する領域では，前時効の有無及び時効

時聞の長短を問わずクリープ速度はクリープひずみのみに

よって一義的に決定されるが，前述したようにこの領域で

はクリープ強度は一定であり，応力増加のみによってクリ

ープ速度が増大していると考えられる。したがって，この

領域では前時効の有無及び時効時間の長短を問わず，いず

10’1

0．2C鋼　　（JlS　STB410）

　823K－68．6MP。　　　　　宅・瞭
　　　　　　　　　　　　　　　　　国、　　　　　　　　　　　　。66幽・

　　　　　　1ノ驚

れの試料も同じ一定のクリープ強度を有しており，それが

本四の基底クリープ強度である。前時効材に比べて未時効

材のクリープ速度が短時聞域で小さな値を示すのは，ミク

ロ組織形態に対応した強化因子の効果が有効に働いている

ためであり，ミクロ組織変化による強度低下が生ずるため，

低ひずみ範囲で急激なクリープ速度の加速が生じていると

考えられる。

　以上の結果から，前時効の有無及び時効階調の長：短を問

わずクリープひずみの増加に伴いクリープ速度の対数が直

線的に増大する領域のクリープ変形挙動は，基底クリープ

強度に支配されていると結論される。また，基底クリープ

強度に支配されたクリープ変形は，定応カクリープ試験で

はクリープ速度が一定となる定常クリープ域に相当する。

したがって，定応力クリープ試験を行うことにより，クリ

ープ速度を用いて基底クリープ強度特性を定量的に評価で

きることが明らかとなった。

5　まとめ
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未時効材及び823Kで最長1，000hまでの前時効を行った炭

素鋼について，823K：一68．6MPaで定荷重引張クリープ試

験を行って求めたクリープ速度一ひずみ曲線

　雰囲気議定応力クリープ試験機を開発し，定応力クリー

プ試験結果を応力モードの異なる定荷：重引張及び定荷重圧

縮クリープ試験結果と比較することによりクリープ変形挙

動に及ぼす応力変化の影響を解明し，クリープ変形挙動の

観点から基底クリープ強度特牲について検討を行い，以下

の結論を得た。

（1）本研究で開発した雰囲気中定応力クリープ試験機の応

　　力保持精度は±0。4％以内であり，十分な精度で一定応

　　力クリープ試験を行うことが可能となった。

（2）クリープ速度の対数とクリープひずみとの間に直線関

　　係が認められる領域では，定応力クリープ試験ではク

　　リープひずみの増加に依存せずクリープ速度はほぼ一

　　定であり，定荷重クリープ試験におけるクリープ速度

　　のクリープひずみ依存性は応力の増加あるいは減少の

　　みでほぼ説明でき，クリープ強度は一定であると推察

　　された。

（3）以上の結果から，定応力クリープ試験を行うことによ

　　り，クリープ速度を用いて定量的に基底クリープ強度

　　特性を評価できることを提示した。
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微細複相組織による広範囲特性の発現

科学技術振興調整費総合研究

材料創製ステーション

長弁　寿，梅澤　修

平成8年度～平成9年度

要　　約

　微視組織制御によって構造用金属材料のリサイクル性を向上させる材料設計手法を検討した。スクラップ

リサイクルの現状調査の結果，単純組成で微視組織制御による性質付与がリサイクル性に有効であることが

結論づけられた。購響胴金属材料には，時には枳反する性質の両立が求められる。組織の微細化によって，

引張強さ，疲労強度などの向上，遷移温度の低下などが期待できるが，延性や靱性値なども合わせて総合性

能をバランス良く改善するためには，滅相組織化を組織制御におけるもう一つのキーポイントと考えた。

　そこで単純な化学組成を持ち，共晶系のアルミーシリコン鋳造合金を実験材料に選び，ここで得られた微

細複相組織化コンセプトの正当性の震証を試みた。すなわち，微細複相組織を実現することによって，この

合金の欠陥である可塑性の乏しさを克服し，強度一延性バランスの飛躍的改善を図った。

　アルミニウムーシリコン系合金の各種鋳造材において，加工熱処理によって微細複相組織を実現した。そ

の結果，冷聞加工性の飛躍約改善と共に，高強度化・高延性化を岡時に達成できた。得られた性質は，従来

の高強度アルミニウム合金を一部凌駕し，広範囲用途で使朋できる胃能性を示している。

1　緒言

　大量生産，大量使用される金属材料において，材料リサ

イクルが占める割合は現状でも大きく，鉄鋼を例に取れば，

その年間生産量の約35％がスクラップ鉄を原料とした二次

素材である。また，スクラップは，しかも老廃屑と呼ばれ

る市巾屑の発生量は，年々増加することが予測されている。

これは戦後の高度成長期に素材の生産規模が拡大し，各種

製品化されたものが次々と使用寿命を終えてくることに対

応している。

　図1のように，ある素材の生産量の経年変化パターンが，

20年程度で成熟期を迎え，その後一定量を保つと仮定する。

発生するスクラップ董は，平均使用寿命に応じた比率で，

ストック量（使用状態にある全蓄積量〉に比例する。図！

に，この仮定におけるスクラップ発生量の経年変化を示し

ているが，これ，は実際の統計結果パターンをよく：再現して

いる。この図が示す重要点は，「製造：量と同量のスクラップ

が発生する時期が必ず到来する」ことである。すなわち，

長期的展望に立てば，すべての材料がリサイクルを前提と

して，設計され，製造されることなくして，大量使用材料

の理想的な循環系を作ることができないことを教えている。

　再利用困難なものの生産継続・拡大は，ゴミ化する量を

増やすだけでなく，地下資源の膨大な無駄使いにも繋がる。

現状では，老廃屑中においては他金属の混入がスクラップ

の品質低下の主たる原因となっている。さらに近年，高性

能化された各種金属材料の比率が高まってきており，高性

能化のために意図的に使胴され，添加された合金元素の増

加が，スクラップの品位欄御における阻害要医1になると懸

念されている。

　金属材料の各種性質は微視組織制御によって変化させる

ことができる。このことを積極的に利用すれば，複雑な化

学組成，合金組成による高性能化の方法を採らない方策が

展望できる可能性がある。すなわち，リサイクル阻害要國

の極めて少ない単純組成で，微視組織制御によって広範囲

の性質の実現を臼指す新しい視点の材料設計概念の確立が

tO
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図1　作った分だけ廃棄される
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求められる。

　ところで金属材料の高性能化は，ある特性だけの向上が

単純に求められることはなく，高強度でかつその特性が十

分に発揮されることが期待されている（複数機能の同時実

現）。複数機能の同時実現は，その実例が複合材料にあるよ

うに，性質の異なった材料を組み合わせることにより達成

が可能な場合がある。しかし，このような複合材料は解体

困難・再生困難材料の典型とみなされており，必ずしも目

的に合わない。ところで，金属材料においては，特徴の異

なった相の組合わの微視組織を作り込むことが可能である。

また，その組み合わせ，割合，寸法などの様々な因子の制

御を考えると，無根の可能性を持っている。リサイクルを

前提とした材料設計のために，この性質を最大限活かすこ

とは今までにない観点である。著者らはこれをリサイクラ

プル複合（図2）と呼んで，ここでの材料設計概念の基礎

とした。

　次に，アルミニウム実用合金において，このコンセプト

を実証することを試みる。アルミニウム（Al）のマテリアル

フローにおいては，スクラップを原料とする合金のほとん

どが鋳造合金であり，可塑性に乏しく，アルミサッシ等の

展伸材用途への適用が限られている問題がある。これらの

鋳造合金を可塑化することができれば，AIのマテリアルフ

ローをリサイクル前提の体系に転換できる可能性がある。

　実用鋳造合金の中で最も代表的なものはAl－Si（シリコ

ン）系合金である。この合金は，組成が単純であり，相互

の固溶量が小さく，融点も大きく違うので，両者を分離す

ることは比較的容易と考えられる。すなわち，共晶系状態

図を持ち，広範囲で2相組織（Si晶が分散したA1組織〉を

持つ。Si晶は極めて脆く，粗大なSi晶の破壊が乏しい可塑性

の原因となっている。

　そこで，Si晶を微細化して破壊しにくくできれば，本来可

塑性に優れたAl組織の性質を引き出し，合金全体を可塑化

従来合金学 リサイクル指向の
新複合化概念

C、Cr、MO一一（強さ）

Ni、Mn一一……（ねばさ）

c“、Si一・（さびにくさ）

Sn、Zn一一一一一一一一（メッキ）

多元素、τraノηρε1emeη亡

濡リサイクルの繁藤に

　　　　　・・29
はがね
　　　　車純組成
　　　　量グサイクル容易化

　　Tramp臼ement二
製錬プ甲州スで除去不能な元素
　（Fe申ではCu，Ni，Snなど）

ねばさ 蝿化@　ノ　砂’ハ嚇氏〃、

つよさ

組競籾御餐相化で特盤を発揮

図2　リサイクラブル材料設計一複数相の利用による特性バラ

　　　ンスの改善

できると考えられる。さらに，微細化したSl晶を均一に分散

できれば，分散強化などによって強度を高めることができ

る可能性もある。

　ここでは，Si晶が極めて脆く，Al組織が極めて延性的で

あることを利用し，Si晶を加工によって微細に破砕し，　Al

組織中に分散させる全く新しい発想に基づく加工熱処理プ

ロセスを試し，微細複相組織を実現して広範囲特性の発現

に結びつけることを目的とした。さらに，スクラップにお

ける主要不純物である鉄（Fe）の影響についても検：討し

た。

2　方法

2．圭　鉄鋼のスクラップリサイクル調査，含金設計の基

　　　　本検討

　鉄鋼を初めとした金属のマテリアルフローを調査し，基

本的なリサイクル阻害要因を抽出する。それに基づいて検

討すべき基本化学組成，微視組織設計などの合金設計の基

本的指針の検討を行う。

2．2　既存データ解析

　二相が実現できる金属は鉄鋼の他にも，チタン合金，ア

ルミ合金などの基盤金属材料で例示できる。したがって，

鉄鋼に及ばず，チタン合金などの既存データの解析に基づ

き，限界特性を左右する微視組織因子の抽出を行う。さら

に，これらに基づき強度，限界特性のバランスの微視組織

制御による設計を行う。

2．3　単純組成二相合金の組織微細化

　単純組成二相合金の組織微細化を検討する。合金元素の

助けに依らず，加工や熱処理によって組織微細化ができ，

しかも，なるべく単純なプロセスであることが求められる。

　選択のより詳しい理由は後述するが，供試材は，6種の

Al－Si一（Fe）系鋳造合金，すなわち，　AI－7Si，　A14Si－1Fe，

Al－12Si，　Al－11Si－2Fe，　A1－14Si－2Fe，　Al－20Si（以上

mass％）である。これらは，表1に示すように種々の脆性

第二相を含有している。すなわち，針状（約5×50μm）の

共晶Si，粗．大針状（50～100μm長さ〉の金属間化合物（A15

SiFe＞あるいはファセット形状を呈する数10μm径の初晶

Siがある。引張強さは約65～125MPaで，破断伸びは約

0．3～7％であり，延性および冷間加工性に乏しい。

　各合金の鋳造：材（φ30mmロッド，　AC材）について，液

体窒素中冷却後，スエージングによる多パス冷問加工を施

表1　アルミニウムーシリコン系供試材と鋳造材の引張特性

合金（ma∬％） 脆性第2柑 引張強度（MPa） 破断伸び（％〉

AI－7Si 共晶Si 106 3．4

Al－7Si－IFe 乱SiFc、共・1～・Si 106 2．0

A目2Si 初口Si、共品Si 127 7．3

Aト1｝Sト2Fe N，SiFe、初晶Si、共晶Si 71 0．3

Al－14Si・2Fc Ai，SiFe、初晶Si、共晶Si 65 0．5

Aト20Si 初晶Si、共品Si 104 L3
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微細複桐組織による広範囲特性の発現

した。試料が割れない程度の弱加工（断面減少率で20％以

下）と，中間熱処理（793K－3。6ks，水冷）を組み合わせ

た。この冷間加工一熱処理のプロセスを数圃繰返した。繰

返し加工の累積滅確率が約80％の材料を加工熱処理材

（TMT材）とした。

　このTMT材に，スエージングを用いて多パス冷間鍛造

加工を行い，冷聞加工性の評価および冷間加工材の引張強

さと破断伸びについて検討した。

3　研究成果および考察

3．1　鉄鋼のマテリアルフ日一とリサイクル阻害要因の

　　　　調査

　図3にはB本における鉄鋼の生産量，スクラップ発生量，

予測量が示されている［1臼3］。日本の粗鋼生産高はここ20年以

上1億トンラインを前後している。用途は大きく分けて普

通鋼，特殊鋼に分類される。特殊鋼には高強度鋼，ステン

レス鋼などがあり，機械，プラントなどに使用される。両

者の割合はそれぞれ85％，15％で，普通鋼の比率が圧倒的

に大きい。普通鋼需要分野も広範だが，鉄鋼製品全体のシ

ェア10％を越えるものは，直接需要統計上では，建築

（17．5％），自動車（11．6％）である。実需用としては，建

築土木分野（内需）の比重が極めて高い。

　スクラップについては，工場等からでる自家発生屑はほ

ぼ100％再利用されている。さらに，市ゆ屑のうちで老廃屑

と呼ばれる建築土木，自動車，家庭製品，飲料缶などがあ

り，スクラップ資源は全体として粗鋼の原料として約35％

占めるようになっている。今後のスクラップ発生量の推定

結＝果では，加工層は技術進歩，生産の海外移転に伴いむし

ろ減少するのに対して，老廃屑は鉄鋼蓄積量の増大に比例

して増え続ける。現在の生産・消費規模が維持されるとし

て，今から20年後には1500万トン増え，スクラップ発生量

は粗鋼生産量の60％弱となると予測されている。さらに長

期的視点で晦れ，ば，内需の圧倒的主流であり，使用年数の

長い，建設用構造材料について抜本的な研究開発を行うこ
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図3　日本における鉄鋼，アルミニウムの生産蚤，スクラップの

　　発生蚤，予測量の比較

とが，21世紀以降の鉄鋼マテリアルフローの健全性を保証

する上で極めて重要な課題である。

　ところで，嗣本では鉄鋼石とコークスを主な原料とした

高炉一転炉一連鋳の一貫プロセスで作られるいわゆる転炉

鋼が主流を占め，粗鋼の約65％を生産している。一方，電

炉におけるスクラップ配合率はここ20年はとんど変わらず

約95％であるが，転炉では当初20％前後あったものが現在

では5％程度となっている。したがって，老廃屑はほとん

ど電炉原料になっている。すなわち，廃車からの鉄鋼スク

ラップは電炉で溶かされ，ほとんどが建築用棒鋼などに形

を変えている。再生品は質の低下を招くが，もともと自動

車鋼板などには不純物を極力低減した極めて高品質の転炉

鋼が使用され，現状では：再生鋼が踏み込む余地はない。

　今後の老廃屑増加は現在の鉄鋼のマテリアルフローその

ものを変える要素を持っている。分別，分離のプロセスが

スクラップ回収において重要な理由は，他の素材や不純物

の混入を避けることにある。しかし，スクラップ中の鉄鋼

素材を100％にしても，低譲位化が避けられない技術的間曲

もある。

　一つは化学成分の他晶種化である。合金成分である金属

元素はsi，　Mn，　cr，　Mo，　Ni，　Al，　cu，　v，　Ti，　zrなど，

およびその組み合わせも多岐にわたる。Zn，　Snなどのメッ

キもある。

　もう一つは，鉄鋼の精製プロセスそのものの性質による

ものである。鉄鋼の精製においては，鉄よりも酸化されに

くい元素はほとんど溶鋼中に残存する。そのため，鉄鋼中

の元素は，

ア）ほとんど頭字中に残存する元素：Cu，　Ni，　S漁，　Mo，

　　Co，　W，　As

イ）100％は取り除けないもの：Cr，　Mn，　P，　S

ウ）沸点，蒸気圧等の関係でなくなるもの：ZR，　Cd，　Pb

　　（，Sb）

エ）ほとんど溶鋼r｛曙から除去されるもの：Si，　Al，　V，　Zr，

　　V，Bなど

に分類される。

　合金添加鋼が｛可回もスクラップ再生され，また分別過程

で除去されず混入してくる場合には，Cu，　Sn，　M，　Moな

どは徐々にその濃度を高めていく恐れがある。これらの元

素はもともと鉄鋼の性質を高めるために合金化されている

が，いずれも熱間加工性を損なうなどの悪影響もあり，含

有量を制御する必要がある団。

　以上のような制約条件を考慮し，なおかつ現在も普通鋼

の主流を占めている合金組成を検討したところ，以上の検

討からは，例えば大量に使用する用途の鉄鋼においては，

基本組成としてFe－C－Si－MR系を選択すべきであると

結論づけられる。これは内需の大半を占める軟鋼の基本組

成であり，その意味では適切な選択が歴史的な取捨選択の

中でなされてきていると判断される。しかし，その実用強

一335一



金属材料技術購究所研究報告書21（1999）

度レベルは従来からの加工熱処理技術の進展によっても，

600MPa程度に上限がある。これは，延性，継ぎ手特性（強

度，疲労）などの性能上の阻害要薗があるだけでなく，

Nb，　Ti，　Vなどの添加元素を使用せざるを得ない製造上の

隈界要因もあり，単純組成系でより高強度化，高延性化，

高疲労強度化を図り；広範囲使用を可能にするためには，

抜本的な対応策が求められる。

3．2　Fe－C－Si一漁系鋼の機械的特性に及ぼすCuの

　　　　影響の検討

　Cuは，熱問加工性などを損なう残存元素として忌避され

ているが，一方，鉄鋼の有力な強化元素としても知られて

いる。また，自動車等において自動化電装技術において使

用量が増加している元素であり，鉄スクラップへの混入が

大いに懸念されている。そこで，鉄スクラップが最も多く

使用される建設分野を想定し，その分野で最高性能レベル

にある一般溶接構造用鋼SM490C楊当の鋼について，　Cu混

入の場合の機械的特性に及ぼす影響を評価した。

　すなわち，SM490C相当組成において，　Cuの含有量を

0，0．5，1．0，1．5％と変化させた実験鋼種を，NKKの協

力により，熱聞脆性を慎重に避けて製造した。これらの実

験鋼種の脚長特性，高サイクル疲労特性を室温において評

価した。その結果：，Cuのこのレベルまでの含有量増加は，

延性の大きな低下を伴わず，引張強さを有効に増加させる，

極めて特徴的で優れた効果を有することが分かった。また，

Cuの含有は，強度上昇に伴って，極めて有効に疲労限を向

上させていることも判明した（図4，5）。熱間加工に起因

する阻害因子を除けば，このように，機械的特性に対する

Cu自体の効果がむしろ良好であることは興味深い。

　現状では老廃スクラップ中のCu心酔は上昇中であり，今

直ちにCu使用を全面的に止めたとしても，その効果は1G年

以上経過しないと現れないと推定される。何故なら，Cu含
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　　強度の関係

有量の最も多い車種のスクラップ化が今後漸く本格化する

と考えられるからである。したがって，Cu混入スクラップ

を原料にせざるを得ない現状では，Cuの除去技術が発達し

ていないため，Cuの悪影響を無害化する製造：技術改善が急

務であり，本項冒の成果はその有用性を裏付けている。

　当面の現実対応課題としてCuによる悪影響無害化を成

し遂げなくてはならないが，長：期的には脱Cu化につなげる

べきである。また，機械的特性に対するCu添加効果が顕著

な限り，長：期的な脱Cu化研究においては，微視組織制御に

よる効果がそれを上回り，なおかつ安価に付与されること

が求められることになる。単純組成系の微視組織制御でリ

サイクラブル鉄鋼材料を開発する際の具体的目標はさらに

高度なものが要求されることになる。

3．3　疲労限に及ぼす微視組織因子の検討

　高性能な特性範囲を含む，広範囲性能を微視組織制御で

供給する具体的方策を模索し，展望する必要がある。

　微視組織制御によって機械的特性を制御できることはよ

く知られており，特に結晶粒微細化が，強度の上昇，遷移

温度の低下などに極めて有効なことは，既に自明である。

そこで，本項翼では，不明確な点が残っている，結晶粒微

細化などの微視組織因子と疲労限との関係をまず文献調査

によって整理し，未解明な部分について，若干の実験的検

討を加えた。

3．3．1　各種強化機構との関係に関する従来の研究

　一般の鉄鋼の各種強化機構と疲労限との関係について，

阿部ら［5］は，低・申炭素鋼平滑一回転曲げ疲労強度を強化機

構別の強化分と関係を次のように求めた。

　σwo（kgf／mm2）＝8．4÷0．92△σ（固溶強化）十〇．70△σ

（析出強化）十〇．53△σ（パーライト強化〉十〇．43△σ（細粒強
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化）十〇．23△σ（転位強化）

　ここで△σ0はそれぞれの強化機構による降伏強さへの

寄与分である。

　栗田ら〔6】は，フェライトーパーライト袖章延鋼板（400－

600MPa級〉で同様の検討を行い，各強化機構による引張強

さ上昇分△σBOによる疲労限の増加△σwoへの寄与率を

求めた。その結果は，

　圃溶強化：0．91，析出強化：0．97，パーーライト強化：

0．21，細粒強化：0，59，転位強化：0．32

となっており，ほぼ一致した内容となっている。その結二果，

フェライトーパーライト鋼においては疲労き裂起点となる

フェライト相を析出，固溶強化し，変形抵抗を高め，き裂

発生をしにくくすることが求められるとしている。

　転位強化は共通して寄与度が小さい。これは，高密度の

転位が繰返し変形で再配列し変形抵抗が低下していくもの

と考えられている。

　細粒化強化の寄与が意外と小さいというのも共通した分

析結果である。しかし，疲労限とフェライト粒径の間には

ホールペッチ型の経験式が求められている。この点につい

ては，横幕ら〔7〕の，完全フェライト組織でフェライト硬さを

同レベルにして細粒化した場合，細粒化による強化分がほ

ぼ疲労隈上昇に効いている報告がある。前者二者ではこの

点の分析が不十分であるので，細粒化も大きな寄与を期待

できる強化機構であると推定される。

3．3．2　細粒化による疲労強度寄与分の測定

　しかし細粒化による強化の疲労強度への寄与が，従来の

統計手法によって正確に求められているかどうかは不確か

な点がある。すなわち，処理データにおいて細粒化による

強度変動範園が小さい場合は，寄与率の評価は正確さを欠

く恐れがある。

　試験温度を変化させると，金属組織因子を変化させるこ

となしに強度レベルを変化させることができる。特に室温

より低温域では有効に強度レベルを変化させることができ

る上に，酸化や拡散などの影響を受けず試験ができる利点

がある。

　そこで，低温でも変態しないオーステナイト系ステンレ

ス鋼を丸い，熱処理によって，同じ形態の結晶粒組織を有

し，結晶粒径を二水準にした試験片を用意した。これらの

疲労強度を室温，77K，4Kの三温度を測定し，それぞれの

温度で細粒化による疲労強度上昇分を評価した。同時に，

20％冷間圧延材についても同様に検討している（図6＞。

　その結果，結晶粒径の微細化は，基本的には強度上昇分

に匹敵する疲労強度の上昇をもたらすことを明らかにでき

た。冷艶加工強化（すなわち，転位強化）も77Kでは同様に

結果が得られているが，4Kでは強度上昇が疲労強度上昇

にほとんど寄与せず，転位強化が必ずしも有効でないとい

う従来の整理の妥善性が，本検討によっても再確認された。
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3．3．3　細粒化もしくは微細化は微視組織起因微視き

　　　　　　裂の単位の微細化と関連

　疲労現象は変形と破壊が絡み合った現象である。破壊で

は特にき裂の大きさが重要な要素となるが，一般に強化機

構と言われ，ている中でき裂の大きさと密接な関係があるの

は細粒化もしくは微細化である。したがって，き裂の単位

の組織制御がより重要かも知れない。つまり，強化に寄与

する微細化であっても，疲労強度の上昇への寄与の仕方が

異なる可能性がある。例えば，等軸粒組織と板状粒組織で

は微細化すべき組織単位が異なると考えられる。一般には，

結鵡方紘の揃った領域の大きさを微細化し，分散させるべ

きであると考えられる。

　特に複数の相からなる組織では，歪み分配に関係する因

子は，構成相比，形状と分布状態，訣辞の大きさ，強度比

など複雑であるが，微視き裂が発生する組織への変形集中

の分散化，微視き裂の成長を抑制する構造設計などの可能

性があると考えられる。

　Ti－6Al－4v合金（α十β組織）の著者らの従来データ［8｝

に基づいて，疲労強度を分析した結果，疲労強度は材料強

度だけでなく，二相組織の形態に大きく依存するという分

析結果が得られた（図7）。すなわち，隣接するき裂発生相

の方位，特に結晶方位のランダムさが重要と考えられる。

3．3．4　強度一疲労強度バランス改善のための組織制

　　　　　　御

　以上の検討により，強度，疲労強度の優れたバランスを

得るための微視組織制御方針は，

・園溶強化，適当な析出強化によるき裂発生相の強化

・組織の微細化，しかも，岡結晶方位単位の微細化

と結論される。

　さらにリサイクル性を考慮すると複雑な合金組成系は好
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同じ維成の二相チタン合金の疲労強度と強度の関係

ましくないので，前者の固溶強化，析出強化の利用は余り

期待できない。したがって，後者の組織微細化を徹底的に

追及する必要があることと結論づけられる。

3．3．5　微細複相組織よる広範囲特性発現への期待

　以上の検討のように，組織の微細化の効果は，従来から

明確だった，強度向上，遷移温度低下に加えて，疲労強度

の改善にも基本的に有効であることが明確にされた。

　しかし，延性について見れば，強度上昇に伴い延性が急

激に低下することが一般的な現象である。しかも，延性の

中でも，「一様伸び」を高強度レベルで保つことは極めて園

難とされている。一様伸びは，変形応力と歪み硬化率との

バランスで決定されることが理論的に自明であるが，従来

の組織制御において，変形応力の設計，すなわち，「強度論」

はあっても，歪み硬化率の設計という観点のアプローチは

ほとんど見られない。

　複相組織の可能性を疲労強度の点から児たが，複相組織

が持ち得る複雑な歪み分配を，構成相比，形状と分布状態，

組織の大きさ，強度比などで制御し，歪み硬化率を設計で

きる可能性がある。

　したがって，今後，微細複相組織を自由に制御できるよ

うにし，その中から，単純組成系合金の総合的特性を広範

囲に変化，設計する材料設計手法を開発・確：立していく視

点を検討していくこととした（図2＞。

3．4　単純組成二相合金の微細複相組織化の試み

3．4．1　Al－Si共晶系合金の選択

　単純組成二相合金の微細複相組織化を検討するために，

まず比較的ハンドリングが容易で，スクラップリサイクル

上で問題となっている実用合金を対象とすることにした。

　Al－Si共晶系合金は，軽量で優れた耐熱1生，摩耗性を活

かして自動車部品などに，鋳造合金として使用されている。

この合金はクラーク数の高いAlとSiのみで基本的に構成

されている単純組成二相合金（Alリッチ母相十初老Si＞で

ある。しかし，工業的には鋳造組織の微細化のために，第

3元素が微量添加されている。有効な微量添加元素には複

数あるが，製造者によって添加する元素の種類が異なって

いるのが現状である。しかし，それらの効果は他の元素と

共存する際に失われることがある。したがって，異なった

製造者によるA1－Si合金は回収して再溶解すると価値が

失われることが問題となっている。

　現在，極めて有力な手法として，溶融金属を噴射凝固さ

せ，微細な凝固組織を得るスプレーディポジッション法が

この系の合金に適用され効果を上げている。しかし，この

方法は高コストであり，～般的工業化には問題がある。つ

まり，より安国な微細化方法が求められている。

3．4．2　加工を利用した微細化の検討

　まず，A1－12％Siの共晶系鋳造合金において，熱間加工

の可能性をまず検討した。冷間での加工は難しいが，共晶

温度直下で50％までの博聞加工が可能であることが分かっ

た。しかし，熱間加工では十分に微視組織を制御できなか

った。

　そこで，冷問加工について詳しく検討することにした。

冷問加工では，約20％前後の歪みを与えると試験片全体が

割れてしまうが，組織観察の結果，破壊の起点がシリコン

晶の割れによることが分かった。そこで，20％以下の歪み

でシリコン晶のみが割れた試験片を所定の温度で焼鈍する

とシリコン晶の割れが消える上に，割れたシリコン晶がよ

り細かく分布することを手つけた。その結果，上記のプロ

セスを数回繰返すことによって，シリコン晶の大きさを出

発材より5分の1にまで容易に微細化することができた。

このように微細化した材料は，99％以上の加工歪みを加え

ても割れば発生せず，また，強度が2倍強になることが確

かめられた（図8，9）。

3．4．3　繰返し加工熱処理による微細複相組織の実現

　次に，スエージングによる多パス冷間加工における試料

温度について検討した結果，液体窒素冷却を施した方が室

温よりも加工性に優れることが明らかとなった。したがっ

て，ここでは液体窒素冷却を採用した。また，対象合金を

表1に示すような種類に拡大し，代表的な不純物Feの混入

への対策も同時に検討した。

　繰返し加工熱処理過程において，A15SiFe，初晶Siおよび

共晶Siは破砕・分断され，微細に分布するとともに，球状化

傾向を示した。TMT材においては，　Si晶やA15SIFe化合物

は数μmに微細化され，大きなものでも径10μm程度であっ

た。従来，これら脆性第二相を数μmサイズで微細均一分布

させる方法として，急冷凝固を利爾する手法［9〕が一般的で

あるが，本研究のように加工熱処理によるものは他に報告

がない。図10にAl－14Si－2Fe合金の例（光学顕微鏡写真）

を，図11にA1－7Si－1Fe合金の相マップ図（電子線マイクロ

アナライザーによる化学組成の異なる相の画像解析結果）

を示す。いずれも（a）はAC材で，（b）はTMT材に冷間強

加工を施した試料（縦断面）である。鋳造材で認められる
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　　の関係

各種第二栢は，加工処理により微細化・球状化している。

第二相は加工方向に配向する傾向にあるが，微細均一分布

が得られている。

3．4．4　歪み硬化率と冷間加工性の増大

　図12にAl－12Sl合金の真応カー真歪み曲線を承す。　TMT

材ではAC材に比べて均一伸びが顕著に増大する。また，歪

み硬化率も高くなっており，このような微細複相組織化が，

変形応力の増大だけでなく，歪み硬化率の増加にも役立っ

ていることを示している。

　TMT材におけるこれらの改善は，低温（77K）において

より顕著となる。すなわち，TMT材では，77Kで変形応

力，均一伸び，歪み硬化率のすべてが増大した。

　さらに，いずれの合金においても，TMT材は一面率90％

以上の優れた冷問加工性を示した。また，亜共晶合金やAl

－12Si合金の冷間加工材では，250MPa以上の引張強さを量

し，強度一延性バランスは極めて優れている。図13に示す

A14Sl畦Fe合金の場合のように，加工率が増大しても破断

伸びの低下がほとんど認められない例もあった。図14は引

張出さと破断伸びの関係を各種実用展伸材料と比較したも

のである。これより，開発法によるAl－Si系合金は，他の実

用展伸材に匹敵する特性バランスを示すことがわかる。

3．4．5　素材の繰返し利用における有効性

　リサイクルにおいては，再溶解によって間一性能を発揮

する製品に造りこまれるのがマテリアルフローのターゲッ

トの一つである。そこでは，リサイクルの過程が飼度も繰

返し可能であることが望ましい。本研究では，Al－12Si，　Al

－20Sl，　A1－7Si－1Feの各合金について，電気炉による大気中

再溶解を施し（RC材），繰返し利用に対する開発法の有効性

について評価した。その結果，RC材においても，母合金等

を用いて溶解作製したAC材と同様にして開発法を適用す

ることができた。特性もほぼ同様であり，繰返し利用の可

能性が確認できた。

3．4．6　脆性第二相の破砕・分散

　大きな初晶Siには，破砕プロセスにおいてクラックが導

入される。このクラックは直後の熱処理によって完全に修

復することはない。しかし，加工熱処理を繰返すことで，

クラックの多くは消滅する。ここでは，①母相の変形能が

高いことにより，加工によるクラックへの母相の充填，②

熱処理による母相の回復と空孔の拡散，等が関係している

と考えられる。したがって，本方法において脆性第二相の

破砕とそれらの均一分散を得るには，加工熱処理を繰返す

ことが不可避と考えられる。

　急冷凝固利用法によって得られた二二組織Al－Si合金で

は，超塑性の発現が知られており岡，脆性第二相の微細分

散が均一紳びの増大や加工性の改善に重要な条件であると

理解される。図12に対応する歪み硬化率曲線を図15に示す。

TMT材は，最大応力に達する歪み量において，応力と歪み
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（a）鋳造材 （b）加工処理材

図10Al－14Si－2Fe合金の光学顕微鏡組織

関11Al－7Si－1Fe合金のEPMAマップ図

硬化率がほぼ等しくなる。一方，AC材では，最大応力値と

歪み硬化率の一致が認められない。したがって，TMT材に

おける均一伸びの増大は，前提条件として，粗大脆性第二

相の破壊に起因する早期破断が回避され，塑性不安定に至

るまで歪み硬化を得ることができたためと考えられる。そ

の上に，歪み硬化率自体の向上効果が加算されていると判

断される。

3．4．7　冷間加工による高強度化

　高強度超塑性アルミニウム合金の組織制御にあたっては，

微細組織を得るために前変形組織の制御が重要であると指

摘されている［u］。そこでは，比較的粗大（サブミクロン～ミ

クロン単位）な硬質第二相の分散や固溶元素の存在に着目

することがポイントである。図16はAl－12si合金TMT材冷

間強加工ままのA1マトリックス組織を示している。ここで

は明確な転位セルは形成されていないが，一部サブグレイ

ン組織が見られる。サプグレインは約200nm径であり，動的

回復が生じていることが推測される。純Alではあまり報告

されていない現象であるので，このような変形組織の形成

においても，微細分散した第二相や固溶元素の役割を今後

検：遷していく必要がある。
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とれた必要性能を保証するためには，合金元素添加に依存

しない全く新しい微視組織乱心が必要で，微細複相組織創

製という新しいコンセプトを提案した。

　アルミニウムーシリコン系合金を試験材料として，第二
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である鉄の混入に対しても本手法が有効であることも示し
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　　　design　and　ecobalance，　X－ian，　pp．91－94（1995）．

3）Recyclable　material　design，　K．．Nagai，　Proc．　Inter．

　　　Ecomaterials　Co㎡．，　B，．　pp．260－262羽（1995）．

4）The　upper　and　lower　flow　curves　in　a　ferrite－mar－

　　　tellsite　steel　for　multi－purpose　use：prediction　and

　　　experiments，　N．Tsuchida，　SKotani，　Y．Tomota　and

　　　KNagai，　Traロs．MRS　Japan：VoL20，　pp．194－198

　　　（1996）

5）Recyclable　design　and　heavily　plasticization　for　an

　　　eutectic．A1．一．Si　cast　alloy，0．　Umezawa，　and　K．

　　　Nagai，　Trans．　Mater．　Res．　Soc．　Jpn．，20，．　pp．．190－1．93

　　　（1996）．

6）Microstructural　design　and　processing　of　plasticized

　　　hyper－eutectic　A1－Si一．Fe　alloys，0．　Urnezawa，　and

　　　K．Nagai，　Proc．　Third　Inter．　Conf．　on　ECOMATER－

　　　IALS，　pp．59－62（1997．）．

7）Microstructural　design　of　hyper－eutectic　Al－Si

　　　alloy　and　its　deformation　behavior，0．　Umezawa，

　　　and　K．　Nagai，　Proc．　Third　Inter．　C．onf．　on

　　　ECOMAT．ERIALS，　pp．91－94（1997）．

8）Microstructural　control　of　recyclable　A1－Si－Fe　al一
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　10ys　by　low　temperature　working　Process，　C．Y。Lim，

　0．Umezawa，　and　K．Nagai，　Proc．　Third　In宅er。　Conf。

　on　ECOMATERIALS，　pp．99－102（1997）．

9）An　Eco－Steel　Design　Concept　Coupled　with　Prop・

　erties王）redictions　and　Life　Cycle　Analysis，　N．　Tsu－

　chida，　Y，　Tomota　a捻d　K．　Nagai，　Proc．3rd　I就．　Co鍛｛．

　on　Ecomaterials，　Tsuk媒ba（1997．9）

（解説等）

1）金属の完全リサイクル体系を考える，長井　寿，金属，

　　pp．65－70　（1993．10＞。

2＞リサイカブル材料設計，長井　寿，まてりあ，33，pp。

　　524－530　（1994）．

3）エコマテリアルのすべて（山本良一編著），長井　寿（分

　　担），R本実業；出版社，（！994．2）．

4）金属材料のリサイクル設計，長井　寿，工業材料，42，

　　pp．25－29　（1994）．

5＞エコマテリアルとしての金属，長井　寿，化学工業，

　　46，pp．211－215　（1995）．

6）材料のリサイクル設計の課題と展望，長井　寿，材料

　　マニュアル，No。12，　pp．23－28（1995）．

7）環境負荷の少ない材料リサイクル，長井　毒，材料技

　　郁サ，　12，pp．263－266　（1995），

8）金属材料のリサイクル容易化，長井　寿，機能材料，

　　16，pp．11－17　（1996）。

9）いままでは「過剰晶質」だったのか一持続可能なリサ

　　イクルを考える視点，長窪　寿，BOUNDARY，12，　pp．

　　32－35　（1996）．

10）持続可能リサイクル設計，長井　寿，エネルギー・資

　　源，　17，pp．179－184　（1996＞．

1Dエコマテリアルー持続可能リサイクル設計一，長井　寿，

　　環境管理，33，pp．1150－1157（1997）．

（著書等）

1）　「持続可能リサイクル設計入門」，長井　寿編，化学

　工業日報社，（1995．11）．2）「金属の資源・製錬・リ

　サイクル」，長井　寿編，化学工業B報；社，（1996．7＞。

　　3）「高分子材料のリサイクル」，長：井　寿編，化学

　工業B報投，（1996．9）．4）「土木・建築材料のリサイ

　　クル」，長：井　寿編，化学工業日報社，（1996．12）．5）

　　「自然融合材料」，長井　寿編，化学工業日報社，

　　（1997，4）．

（新聞）

1）日経産業新聞，96．8．23（金），5面，アルミ・シリコン

　合金　加工をしゃすく

2＞日刊工業新聞，96．8．23（金），6面，強度：や延性は2

　倍　アルミエウム・シリコン合金

3）臼本工業新聞，96．823（金），2面，アルミ・シリコ

　　ン合金　じん性，延性2倍に

　　　　　　　　　特許　出　願

1）平成10年1月6日公開，長井　寿，梅澤　修，特開平

　10－1757．

2＞平成10年2月27日出願，梅澤　修，長井　寿，特願平

　10－48382．

3＞平成10年3月3B出願，梅澤　修，長井　寿，特願平

　　10－511！1．
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経常研究

組織制御研究部

大橋　修判，雀部　謙＊2，目黒　奨蛇

平成7年度～平成9年度

要　　約

　表溺に損傷を与えないで清浄な接合爾を得る方法として，アルゴンイオン衝撃と加熱を繰り返す方法につ

いて検討した。アルゴンイオンの加速電：圧が高くなると，接合面の皮膜が除去され，清浄化されると岡時に，

接合面にアルゴンが注入され，表面が凹凸化し，表面の結晶の完全性が減少する。これらの試料を加熱して

反射高速電子回折（RHEED）装置を用いて構造を検討したところ，加熱温度の上昇に伴って，イオン衝撃で

表面に導入された欠陥が減少して結晶の完全性が圃復するとともに，表面が平滑化されて，清浄な尚が得ら

れることが明らかとなった。したがって，アルゴンを取り除くには加熱処理が有効であることが明らかとな

った。

　シリコンの接合では接合界爾での水酸基，酸化膜の挙動と，表式組成の接合への影響を検討した。その結

果，酸化膜は接合界颪の空隙を埋める働きをしておワ，接合初期の試料の接触藤積を増大させるのに寄与し，

低い接合温度では酸化膜のない場合に比べて曲げ強さを増大することが明らかとなった。さらに，酸化膜が

薄い場合には母材に拡散することでシリコン同士の結合を促進することが，電子鎖微鏡組成像観察および電：

気抵抗測定から明らかとなった。

1　緒言

　先の研究で，イオン衝撃の接合顧への影響には，清浄化

のほか，イオン注入，凹凸化などがあることを示したが，

掴々の因子の接合性への影響については明らかにできなか

った。また，シリコン単結晶の直接接合の手法としては，

シリコンを洗浄する過程でその表面にきわめて薄い酸化膜

（数簸m＞を形成し，さらに純水に浸すことでOH基を付加

し，表面同士を張り合わせて加熱する方法が行なわれてい

る。そのメカニズムについては，室温でOH基同士が水素結

合を起こし，熱処理中の脱水縮合反応によってSi－o－Si結

合が形成され，さらに高温でOが解離しシリコン同士が接

合すると推測されている1）・2）が，実験的手法では確認されて

いない。先の研究では，接合面に水酸基あるいは酸化皮膜

が存在する場合に接合し易いことを購い出したが，この原

因についても明らかではない。

　そこで本研究では，イオン衝撃の際の個々の因子を分離

し，その効果を明らかにするとともに，接合藤への吸着ガ

スの種類と量の影響について検討する。また，表諏に損傷

を与えないで清浄な接合面を得る方法として，イオン衝撃

と加熱を繰り返す方法について検：曝する。またシリコンの

接合では接合界面での水酸基，酸化膜の挙動を明らかにし，

さちに表面組成の接合への影響の検討から，金属と半導体

の接合機構の差異を明らかにする。

糾現在：新潟大学大学院自然科学研究科
＊2 ｻ在：構造体化ステーション

2　研究の方法

2．1　金属の接含

　供試材として，直径12mmの無酸素銅（JIS第1種〉をイ吏用

した。本試料を超高真空中で加熱すると多量の水素ガスを

発生し，雰囲気圧力が上昇した。そこで脱水素ガスの目的

で，1．5×10－4Paの真空中で，400℃の加熱温度で5臼間加

熱処理した。試験片を機械加工後，接合面をダイヤモンド

研磨した。引き統き，接合面に付着する研磨材料を取り除

く目的で，研磨試験片を化学研磨した。化学研磨液は，過

酸化水素水2．5rnlを水で10倍に薄め，アンモニア水

（28％）：25mlおよび水：25m1を加えた混合液である。化

学研磨後，アセトン中で超音波洗浄した。なお，化学研磨

後5h以内に実験装置に装入した。実験装置の概略を図1

に示す。本装置の第1の特徴として，装置内は超高真空（到

達雰回気圧力は10－8Pa）に保持できること，第2の特徴と

して，アルゴンイオン銃とオージェ電子分光装置等をもつ

分析室と，高周波誘導加熱装置を備えた接合室が超高真空

の搬送室で接続されており，表面を制御，評価した面での

接合実験ができる。接合温度の測定には，放射温度計を使

罵した。アルゴンイオン銃はULVAC－PHI，lnc．製USG－5

型，電子衝撃型差動式イオン銃である。オージェ電子分光

装置はPhysica1　Electronics　IRc。製，15畦00A型である。ア

ルゴンイオン衝撃する際の，接合面へのアルゴンの入射角
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　予備蜜　　前処理室　　　　　接合室

嚇

　　×

　　分析蜜　蒸着室

　　ポンプ

う　　オージェ
ポンプ　分析器

曲

蒸着装置

RHEED

　　　加圧装置

図1　超高真空界面創製装置

Ar　工on
　　＜101＞
　　鱒

　　　　＼

　　Ar　工Qn翻　　　　＜111＞
RHEED
　＜110＞

RHEED
　＜100＞

図2　銅単結晶のアルゴンイオン衝撃方向と

　　RHEED観察方向との関係

2．2　シリコンの接合

　FZシリコンの拡散接合では，表面組成と接合部の機械的

特性，破面形態，電気抵抗との相関を検討した。シリコン

中の酸素濃度が接合に影響を及ぼすことが考えられるため，

酸素濃度の低い（1016cm｝3）FZシリコンを供試材として用

いた。単結晶ブロック（50mm×50mm×50mm）から接合

面が（100）となるように10mm×10mm×25mmの角柱を切

り出した。接合藤をダイヤモンド研磨液およびコロイダル

シリカで鏡面研磨した後，RCA処理，フッ酸処理および熱

酸化処理を行なった。RCA処理は，水：過酸化水素水：アンモ

ニア立華7：2：！の組成の処理霧中で約60℃で20mia煮沸

した後純水で洗浄した。フッ酸処理は，RCA処理した試料

を水：フッ酸＝1：1の処理液中に室温で約1min浸した。

熱酸化処理は，RCA処理した試料を大気中で！000℃に30

minおよび3日間熱処理した。各試料の触針型表面粗さ計

で計測した表面糧さ（Ra＞は，　RCA処理で約5nm，フッ

酸処理で約1翻m，三酸化処理で約10nmである。

　接合実験は大気中および真空（3×10－3Pa）雰囲気中で行

なった。試料の接合面同士を短辺がずれないように突き合

わせ，おもりを用いて19MPa加圧した。このときの試料の

ねじり角は2度：以下であった。接合温度は700～1100℃で，

30min加熱した後室温まで炉冷しておもりを取り除き試験

片を取り出した。続いて，接合した試験片を約！．9mm×3．3

mm×48mmの大きさに加工し4点曲げ試験を行なった。さ

らに，光学顕微鏡による破面形態の観察および走査型電子

顕微鏡（SEM＞による破面観察を行なった。さらに，接合

部の電気抵抗増分の測定を行なった。試料の長手方向に電

流を印加し，側面に接合部を挟んで2mmの間隔で電極を

接触させて電圧を測定し，抵抗値を求めた。続いて，母材

部分の抵抗値を同様にして求め，これらの差を電気抵抗増

分とした。測定部の断面積は100mm2である。

3　研究の成果

度は45度である。アルゴンイオン衝撃面の反射高速電子回

折（RHEED）には，銅の単結晶を用いた。　RH£ED観察時

の電子の加速電圧は21kVである。

　イオン衝撃した表面を反射高速電子回折（RH：EED）装置

を用いて表藤構造について検討した。RHEED観察では，試

料表面に対して2～3度の浅い角度で電子を照射して回折

像を得る。角度が小さいことから電子の侵入深さが浅いた

め，2nmの表面層の情報を得ることができる。本実験で

は，直径8mmで長さ30mmの銅の単結晶を用い，観察薗は

｛100｝である。

　図2は銅の単結晶のアルゴンイオン衝撃方向と，

RHEED観察方向を示している。イオンの衝繋方向が〈

101＞のとき，観察方向は＜110＞で，衝撃方向が〈11！＞の

とき，〈100＞である。

3．1　金属の接合

　加速電圧5kVで＜111＞方向からアルゴンイオン衝撃し

た試料を各種の温度に15min加熱し，加熱温度のRHEED

パターンへの影響を調べた。その結果を園3に示す。加熱

温度の上昇に伴って，スポット状のパターンが長いストリ

ーク状に変化しており，表面に導入された欠陥が減少して，

結晶の完全性が回復しているのがわかる。また，ストリー

クの傾斜角は，加熱温度の上昇とともに小さくなっている。

これは，ステップの傾斜が緩やかになり，加熱温度の上昇

とともに表面が平滑化されたことを示している。

　イオン衝撃後その試料を加熱して，アルゴンの脱ガス処

理して接合した接合部の欠陥は大幅に減少する。このこと

は，逆にイオン衝撃材の接合部にはアルゴンが原因で空隙

が多数残留しやすいことを示している。接合部の空隙内部

にアルゴンが残留することが予想される。そこで，接合部
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（4） （5） （6）

図3　各種温度で加熱したアルゴンイオン衝撃材のRHEEDパターン
　　　（1）20。C，　（2）250。C，　（3）300。C，　（4）400。C，　（5）600。C，　（6）800。C
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図4　接合室内の残留ガスの質量分析結果

イォ》注入層　一闘レ

Cu

イオン衝撃

Cu

Ar炉
　　　千　今Ar

戦

Cu

空隙にArが残留

ゆ

Cu

接合

の空隙内に残留するガスを質量分析計で調べた。図4は，

イオン衝撃材を接合後，接合圧力を取り除いた際の接合室

内の残留ガスの質量分析結果である。図は加速電圧5kVで

2hイオン衝撃後，300℃で接合した結果である。接合圧力

を取り除いた際，装置内の雰囲気圧力が上昇し，同時にア

ルゴンの放出が見られる。つまり，イオン衝撃した材料を

常温で接触，加圧した後加熱すると，接合部の空隙ヘアル

ゴンが拡散し，接合圧力を取り除いた際に，接合界面の空

隙内のアルゴンガスが放出される。このように，接合部に

アルゴンが残留することが明らかとなった。次に，真空容

器内のアルゴンの圧力について考えてみる。放出ガスのな

加熱

Cu

接合

図5　銅の接合面および接合界面でのアルゴンの挙動

い閉ざされた真空容器内の雰囲気圧力をP、とし，この真空

容器内で空隙をもつ接合部を破断して，容器内の圧力がP3

になったとする。いま真空容器の容積をV、とし，接合部で

の空隙の体積をV2とすると，

PIV1十P2V2＝P3（V1十V2）

が成り立つ。なお，P2は空隙内の圧力である。本実験では
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図8　大気中で接合したフッ酸処理シリコンの破面

イオンポンプで排気しながらの実験であるが，試験片の破

断時に測定した圧力をP3とした。なお，　P1＝2×10－5Pa，

V1＝2．02×108mm3，　P3＝2．2×105Paである。なお，　V2は

接合面積50％と仮定し，表面粗さの測定値から空隙高さを

40nmとして，算出した値5×10　5mm3を用いた。これらの

値を用いて計算すると空隙内部の圧力として8MPaが得

られた。大まかな計算ではあるが，空隙内のアルゴンの圧

力は無視できない大きさになっていることがわかる。イオ

ン衝撃した材料同士をそのまま接触させ，加圧，加熱する

と，接合面にイオン注入されたアルゴンが，接合部に残留

した空隙中へ拡散する。その結果，空隙の内部にはアルゴ

ンが残留する。この空隙内の残留アルゴンが接合強さを低

下させる一因でもある。アルゴンイオン衝撃した後，300℃

で加熱した試料では，アルゴンの脱ガス処理によって接合

強さが約50MPa増加する。このことは空隙内のアルゴン圧

力が大きく影響することを示している。

　接合面および接合界面でのアルゴンの挙動をまとめると

図5のようになる。アルゴンイオンの加速電圧が高くなる

と，接合面の皮膜が除去され，清浄化されると同時に，接

合面にアルゴンが注入される。その結果，表面が凹凸化し，

表面の結晶の完全性が減少し，加速電圧の上昇とともに，

両者の効果が顕著となる。このイオン衝撃材を加熱すると，

イオン衝撃表面層からアルゴンが放出されると同時に，表

面層の欠陥も消失し，表面欠陥の少ない清浄な面が得られ

る。したがって，このアルゴンを取り除くには加熱処理が

有効であることが明らかとなった。

3．2　シリコンの接合

　FZシリコンの拡散接合では，表面組成と接合部の機械的

特性，破面形態，電気抵抗との相関を検討した。接合面に，

（A）フッ酸処理による洗浄，（B）RCA処理による水酸基

と薄い酸化膜の付加，（C）酸化雰囲気中で30min加熱して酸

化膜の付加および（D）酸化雰囲気中で3日間加熱して熱酸
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化膜の付加，の4種類の表面処理を行った試料について真空

中700℃～1100DCで接合を試みた。いずれの処理についても

800℃以上で接合した。

　図6，7に大気中および真空中で接合した試料の4点曲

げ強さを示す。（B），（C），（D）の場合には4点曲げ強さが

増大し，破面形態の観察から，母材で破断する割合が増大

することが明らかになった。しかし，これらの皮膜が接合

可能温度を低下させる効果は確認できなかった。

　曲げ試験を行なった試験片の破面を走査型電子顕微鏡を

用いて観察した。観察試料として，各接合温度での曲げ強

さの平均値に近い試料を選択した。図8に，大気中で800℃

および1000℃で接合したフッ酸処理試料の破面の全体像の

走査型電子顕微鏡（SEM）写真を示す。接合温度800℃では

破面全体が接合面で破断した。点状に見える箇所は接合し

て破断した領域で，接合面積が小さいため曲げ強さが小さ

く，ほぼ接合面で破断したと考えられる。接合温度1000℃

では破面の半分以上が母材で破断した。接合面で破断した

部分においても凹凸に破断した接合部の面積が増大した。
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図9　各種接合条件での接合試料の破面

　　　（A）大気中，フッ酸処理，（B）大気中，RCA処理，

　　　（C）大気中，30分熱酸化処理，（D）真空中，フッ酸処理
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図10　各種表面処理条件での接合試料の接合部断面

　　　（A＞フッ酸処理，（B）RCA処理，（C）30分熱酸化処理

したがって，接合温度の上昇とともに接合部の面積が増大

する傾向があることが明らかとなった。図9に大気中

1000℃で接合した（A）フッ酸処理試料，（B）RCA処理試

料および（C）30min熱酸化処理した試料および（D）真空

中1000℃で接合したフッ酸処理試料のSEM写真を示す。

（B）は（A）にくらべて接合面積が大きかった。（C）で

は，熱酸化膜とシリコン母材の界面で破断した。熱酸化膜

に多数のすべり線が見られた。大気中および真空中で接合

したフッ酸処理試料（A）および（D）の接合面破断部の比

較では，大気中で接合した（A）の方が接合面積が大きかっ

た。

　それぞれの試料の接合部断面の酸化膜をエッチングして

走査電子顕微鏡を用いて観察した。図10に，真空中1000℃

で接合した（A）フッ酸処理試料，（B）RCA処理試料およ

び（C）30min熱酸化処理した試料のSEM写真を示す。フッ

酸処理試料では接合温度1000℃以下で接合界面のほぼ全体

にわたって空隙が見られ，シリコン同士の接合はほとんど

起こっていないことが明らかになった。このことから，酸

化膜は接合界面の空隙を埋める働きをしており，これが接

合することで，低い接合温度で酸化膜のない場合に比べて

曲げ強さが増大すると考えられる。一方，RCA処理試料お

よび30min熱酸化した試料を観察したところ，空隙の割合

が大幅に減少し，シリコン同士が接合している領域が観察

された。したがって，薄い酸化膜はシリコン同士の接合を

促進すると考えられる。

　図11に各表面処理における接合界面の断面部の走査型電

子顕微鏡組成像写真を示す。コントラストのついている部

分が酸素濃度の高い領域である。（A）（B）のRCA処理試料

では，接合温度の上昇と共に酸素濃度の高い領域が拡散す

る様子が観察される。（C）（D）3日間熱酸化処理した試料

では，酸化膜は接合温度によらずほぼ一定の厚さで，酸素

濃度の高い領域の拡散は確認できなかった。また，フッ酸

処理試料では酸素濃度の高い領域は観察されなかった。こ

のことから，薄い酸化膜はシリコン母材中に拡散すること

によって界面から消失するが，厚い酸化膜は接合部に残留

すると考えられる。

　図12に，各種表面処理試料の電気抵抗増分を示す。フッ

酸処理試料，RCA処理試料の場合，接合温度800℃以上では

母材同士が直接接触するため抵抗値が低下し，接合温度に

よらず一定となることが明らかになった。熱酸化処理した

試料の場合には接合温度の上昇と共に抵抗値が低下し，高

抵抗領域の厚さが減少していると考えられる。なお，RCA

処理試料における1100℃での抵抗値の増大のメカニズムは，

酸化物の析出によるものと思われる。

　以上のことから，FZシリコンの接合面に付加した酸化膜

は，接合初期の試料の接触面積を増大させるのに寄与し，

薄い場合には母材に拡散することでシリコン同士の結合を

促進すると考えられる。
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図11各種表面処理条件での接合試料の接合部断面の電子顕微鏡組織像

　　　（A）RCA処理800℃，（B）RCA処理900。C，

　　　（C）3日間熱酸化処理800℃，（D）3日間三酸化処理900℃
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微小重力環境におけるグレージング実験とその解析

経常研究

組織制御研究部

雀部　謙＊1，平岡和雄＊正，高橋順次＊2

平成8年度～平成9年度

要　　約

　微小重力環境下でのグレージングにおけるプロセスパラメーター設定基準確立に必要な基礎現象の解明を

1ヨ的とし，小型ロケットTR－1A鱒号機を用いて微小重力環境下でのグレージング実験を行った。

　グレージング継手としてステンレス鋼薄肉円管のスリーブ継手を想定し，数値計算により予測した温度分

布の経時変化をもとにして溶融フィラーの間隙浸透形態を類型化した6種類の試験片を用いた。

　試験片を挿入した均熱炉を小型ロケットに搭載し，飛行中の微小璽力時聞誤にフィラーを溶融凝圃させた。

回収した試験片について，フィラーの間隙浸透結果を超音波映像法により解析した。

　得られ間隙浸透結果は熱伝導論と表面張力論をもとにして予測したものとほぼ一致し，予測方法が基本的

に正しいことが検証された。また，微小重力下におけるグレージングは従来考えられていたように単純なも

のではなく，温度場と溶融合金の流動挙動の関係について，その原理を極めて厳密に適用して考察する必要

があることが明らかになった。

1　緒言

　宇宙環境における構造物の補修・組立技術として，将来，

溶接技術が重要になると考えられる。宇宙環境での接合技

術は，自然的条件である真空と微小重力を積極的に利用で

き，消費エネルギーが少なく，できるだけ汎1消性の高い方

法が適していると考えられるが，このような条件に適合す

る接合技術として，グレージングを第一に挙げることがで

きる。

　グレージングは加熱温度が比較的低温で必要熱量が少な

いこと，ほとんどすべての種類の金属およびセラミックス

の接合ができること，部材の大きさおよび形状に制約が少

ないこと，気密性の高い継手を作りやすいこと，真空は施

工条件として最も適していること，微小重力環境は基本的

にはきわめて有利な条件であることなどから，宇宙環境で

予想される条件や制約に良く適合した接合技術であるとい

える。

　グレージングにおいては，通常，溶融状態の合金（フィラ

ー）を接合部の狭い間隙（0．01～0．2mm程度）中に毛管浸

透により流入させ，冷却凝固させて継手を形成させる。溶

融したフィラーが接合間隙に浸透するためには，毛管浸透

の条件を満たすメニスカスが所定の場所に確実に形成され

ることが第一義的に必要である。さらに，メニスカス形成

に続いて，所定の間隙への融液の十分な浸透を実現しなけ

＊1 ｻ在フロンティア構造材料研究センター構造体化ステーション
＊2 ｻ在フロンティア構造材料研究センター材料創製ステーション

ればならない。

　地上におけるグレージングでは重力の効果をほとんど無

意識的に利用して毛管浸透を制御しているが，微小重力環

境下ではメニスカスの形成と聞隙への浸透を安定して進行

させるために重力を利用することは当然のことながらまっ

たく期待できない。

　毛管浸透に先立つメニスカスの形成過程はフィラーの溶

融が進行する際のぬれの発生とその進展過程に規定される

が，地上では重力の作用が大きいためにこの過程は通常無

視できる。しかし，微小重力環境下では毛管浸透に先立つ

メニスカス形成過程がその後の流動挙動に大きく影響する。

微小重力下でのメニスカス形成過程は表流／界面張力の釣

り合いのみに支配されるため，温度分布が支配的意味を持

つことになる。

　また，地上では重力の影響が大きいために毛管浸透に対

する温度勾配の影響をほとんど無視することができるが，

微小重力環境では表面張力が支配因子となるため，微小な

温度勾配が毛管浸透挙動に大きく影響すると考えられる。

　一方，グレージングにおいては全体をなるべく均一に加

熱することが基本とされているが，接合部の温度を均一に

保ちながら加熱することは原理的に不可能である。また，

宇宙環境では消費エネルギー，継手形状，作業環境などの

綱約により，均熱はさらに困難なものになると考えられる。

　これらのことから，微小重力環境下でのグレージングで

は加熱時の温度分布がきわめて重要な意味を持つと考えら

れる。したがって，施工時の温度分布の経時変化と溶融フ

ィラーの流動挙動の関係を十分に理解しておくことが必要

である。
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　本研究では微小重力環境下での溶融フィラーの間隙浸：透

挙動の予測手法を検証するために小型ロケットの慣性飛行

による微小重力環境を利用してグレージング実験を行い，

溶融フィラーの三食浸透挙動を調べた。実験は宇宙開発事

業団の小型ロケットTR－IA＃5号機を利用して行った。

2　糞験方法

継箏の外観

筒A

フィラーリング　　　フィラーリング
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^
＼ ρ：：、．㌧1越’…藩｝客

淵：響こ露

継手断颪の形状

内筒B

図1　想定したスリーブ継手の形状

2．1　試験片形状

　将来の宇宙環境で使用されるもっとも代表的な継手とし

て，図1に示すような薄肉三管のスリーブ継手を想定した。

円管のスリーブ継手は種々の継手形状の中で微小重力の影

響をもっと受けやすい形状と考えられる。温度分布の影響

を調べやすいことなどから，門管の材質はステンレス鋼

（SUS3！6）とし，フィラーの材質は銀一銅共晶合金に0．2％

のリチウムを添加した合金（JIS　BAg－8A，融点約1053K＞

とした。

　この継手を炉中で加熱することによリブレージングを行

う場合を想定し，種々の継手条件及び加熱条件での温度分

布を熱伝導論と表面張力論をもとにした数値計算で求めた。

その結果から，フィラーの設置位置および温度分布とフィ

ラーの間隙浸透挙動の関係を類型化して図2に労す6種類

の試験片を設定した。
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微小重力環境におけるグレージング実験とその解析

　試験片AおよびBは円管の長手方向に温度勾配を与え，

フィラーの溶融形態およびメニスカス形成過程と間隙浸透

挙動の関係を調べるためのものである。AとBではフィラ

ーの設置場所を内二二と外二二に変えることによりフィラ

ーの溶融形態が変わるように設定した。

　試験片Cはフィラーを中央に置いて均一な温度分布を与

えることにより，両側に形成されるメニスカスが準安定状

態で釣り合うように設定した。

　試験片EおよびFはフィラーの両側で闇隙の大きさが異

なり，cd側がab側より小さい。さらに，試験片Eではcd側の

間隙Dcdがab側の間隙Dabの1／2以上に，試験片FではDcdが

D。bの1／2以下であるように設定した。　E，　Fともにab側の温

度が高くなるように温度勾配を設定した。この設定は，二

重円筒間の間隙中のメニスカス面の圧力分布の解析から，

フィラーの両側の問隙が試験片EまたはFのような関係に

あるとき，試験片Fでは狭い間隙へ優先的に浸透するのに

対して，Eでは広い間隙に優先的に浸透するという予測に

基づいたものである。

　試験片Gは円周方向に温度勾配をつけることにより，メ

ニスカス面に発生するマランゴニ流によって間隙浸透に乱

れが発生することを確認することを目的とした。

　それぞれの試験片の形状寸法を図3に示す。

2．2　試験片の設置

　上記の試験片をそれぞれA，B，　Cを一組E，　F，　Gを一

組とし，タンタルカートリッジに挿入して加熱炉中に設置

した。図4および図5は試験片の組み合わせ方，加熱炉に

与える温度勾配，およびカートリッジに挿入前の試験片の

外観をそれぞれ示した。試験片Cについては同一のものを

2個設置し，C1およびC2とした。

　試験片Gについては内切の内側にさらにもう1本の円筒

を長手方向の一線で接触させ，その中に銀一銅共晶合金を封

じ込むことにより，その熱容量と融解潜熱を利用して接触

部の温度が他の部分より低くなるようにして円周方向に温

度勾配を与えた。

　試験片を挿入したカートリッジの外観を図6に，また，

カートリッジを装填した加熱炉の外観を図7に示す。これ

を小型ロケットTR－1A＃5号機に搭載し，慣性飛行中に得ら

れる約6分間の微小重力環境を利用して実験を行った。

3　実験結果

3．1　試験片の温度履歴

　加熱冷却の温度履歴を調べるためにカートリッジの一部

に空けた孔を通してシース熱電対の先端を試験片外周に直

接接触させ，タンタルワイヤで強固に固定した。飛行中の

B C1 C2 A
E G F

試験片断面形状 試験片断面形状

温↑

度

フランジ

設定温度勾配

カートリッジ先端

ぎ／
フランジ

設定温度勾配

カートリッジ先端

ブイラ

内筒

齪熱材

外勤一

試験片外観

図4　試験片A，B，　C1，　C2の断面形状，温度勾配および外観

フィラーリン

ヒートシンク

外目

試験片外観

図5　試験片E，F，　Gの断面形状，設定温度勾配，外観
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表1　フィラーの溶融開始時刻と試験片の温度差

薫薫1建∫爺貰嘗躍層

試験片名称 　　　溶融開始時刻掬

iロケット点火時からx秒）

試験片両端の温皮差σ｛）

A 150 ～125

13 ］20 ～130

C1 85 一20

c2 80 ～20

E 90 一〇（R1＞R2）

F 一1！1 一15（R5＞R6）

G 一60 μgに保持された時閣約200秒悶の

@rl瑚方向の温度差約35～20℃

雲微小重力環境時間はX＝80秒から441秒までの36L秒間

図6　試験片を装填したカートリッジ外観

A Cτ CZ

鋼膨編榔δ
←取付フランジ 　　　　ゆカートりッジ先端

図7　ロケット搭載用加熱炉

E G

←取付フランジ

　　　　一

・鍍tて

1’翔購　酬

　　　　やカートリッジ先端

図8　回収した試験片の透過X線写真

試験片の温度はテレメータで地上に送られた。また，実際

の試験片と同一のものを作成し，地上でのリファレンス実

験を行った。リファレンス実験では試験片温度をより正確

に測定するために，碍子で絶縁した直径0．3mmの熱電対先

端を試験片に直接溶着した。温度測定の結果から推定され

るフィラーの溶融開始時刻と試験片の温度差を表1に示す。

　試験片AとBについては試験片両端間にそれぞれ必要な

温度差を与えることができた。試験片ClおよびC2について

は三熱を予定していたが，実際には試験片両端に約20Kの

温度差がついた。

　試験片Gではヒートシンクが取り付けられた部分と反対

側で，フィラー全量が溶融した時点で約87K，微小重力開始

時点で約35K，加熱電力遮断（微小重力時間約170秒経過）

時点で約20Kの温度差があったものと推定された。

4　回収した試験片の外観

微小重力下で加熱冷却した回収試験片について，カート

リッジを加熱炉から取り出した状態のまま透過X線写真撮

影を行い，試験片の設置状態を観察した結果を図8に示す。

いずれの試験片も設麗したときの状態を維持し，良好な状

態で回収されたことを示している。

　カートリッジから取り出した試験片および試験片を取り

出した後のカートリッジの外観を，図9に示す。試験片C1

とC2はフィラーの一部が試験片外周に流失して試験片と

カートリッジが接合されたためカートリッジを切断して取

出した。

　試験片の両端に設置した断熱用アルミナ板がリング状に

着色されているが，これはフィラー中の銀およびリチウム

が加熱中に蒸発して凝着したものと思われる。また，試験

片外観目視観察の結果，各試験片とも，熱電対取り付け側

の外面約半周に若干の酸化によるものと思われる着色が認

められた。試験片AおよびBでは外筒のカートリッジ側端

面にも若干の着色が認められた。全試験片ともフィラーは

全量が完全に溶融したものと思われる。

　カートリッジから取り出した試験片の端面の様子を図10
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図9　取り出した試験片とカートリッジ
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図10　試験片A，B，　C1，　C2の他面の外観

フランジ側

E

G

F

先端側

図11試験片EFGの端面の外観

および図11に示す。それぞれの試験片について下記のよう

な特徴が認められた。

　試験片A；高温側ではフィラーが間隙を全面にわたっ

てほぼ完全に充填して外部まで流出し，個性の歯面をぬら

して煙筒内側へ回り込んでいるようである。しかし，間隙

の1／4周程度のぬれ不良のような狭いすき間が2箇所に見

られる。専管端面はぬれていない。低温側はフィラーが全

く見られず，間隙が充填されていない。

　試験片Bl高温側ではフィラーが間隙を全面にわたって

充填して外部まで流出し，内筒の露見をぬらして内筒内側

へ回り込んでいる。しかし，間隙の1／4周程度にぬれ不良の

ような狭いすき間が見られる。低温側は熱電対取り付け部

の反対側で間隙の1／3周程度にフィラーが充填されている。

　試験片C1およびそC2；試験片両端からフィラーが流出

し，間隙の全周にわたってフィラーが充填されていない部

分が見られる。これはぬれ不良によるものではなく，過熱

による溶融フィラーの流出によって形成されたすき間と思

われる。C1では流出したフィラーが内藤の内部に流入し，

内題開口部付近の1／3程度を埋めている。また，両試験片供

に流出したフィラーにより熱電対取り付け部と反対側の2／

3周程度がカートリッジと接合された。カートリッジ側への

流出経路は不明である。

　試験片E：間隙の狭い方（低温側）および間隙の広い方

（高温側）ともにフィラーが全面にわたって外部まで流出

している。しかし，間隙の狭い方（低温側）の間隙端部の

約2／3周にはフィラーが十分に充填されていない。したがっ

て，間隙の広い方に先にフィラーが充填され，残ったフィ

ラーが間隙の狭い方に一部流入したと推測できる。

　試験片F：間隙の狭い方（低温側）ではフィラーが間隙を
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ほぼ全面にわたって充填し，外筒および藍蝋の端面をぬら

しているが，熱電対取り付け部R1直下の間隙の約3ミリ程

度にフィラーがまわっていない部分が認められる。間隙の

広い方（高温側）にはフィラーが全く認められず，間隙に

は流入していないものと思われる。

　試験片G：試験片横断面のヒートシンク接合部を12時と

すると，カートリッヂ先端側の間隙端面10時付近にわずか

にフィラーが認められる。反対側では5時～11時の間にフ

ィラーが充填されている。そのほかは明瞭な空隙となって

いる。

　これらの観察結果は，後述する間隙浸透の解析結果とよ

く一致している。

5　間隙浸透挙動の解析

5．1　間隙浸透結果の解析方法

　回収した各試験片に対して，超音波映像法によりフィラ

ーの間隙浸透結果を調べた。図12に示すように，焦点を間

隙部に合わせた超音波を試験片の外周から中心に向かって

照射し，試験片の長手方向に1回走査することに試料を微

小角度回転させることにより試験片全周にわたる反射強度

を測定した。得られた反射超音波強度を聞隙を展開した形

で二次元表示し，フィラーの間隙浸透結果を画像化した。

反射のない部分は間隙がフィラーによって充填された部分

であり，反射強度が強いほど空隙の厚さが大きいことを示

す。二次元表示した画像の黒色部がフィラーで充填された

部分を示す。

5．2　等間隙試験片の間隙浸透結果

　間隙浸透の進行過程は（1）式のラプラスの関係で表される

毛管圧力により理解することができる。

　　P一・（11π＋一望）・…………………・………・（1）

ここで，Pはメニスカスの毛管圧力，γは液体の表面張力，

Rlおよび鳥はメニスカス面の直交する二つの主曲率半径

〃’＼

町田　　超甜

還欝

である。

　毛管圧力は表面張力に依存するが，表面張力は温度の上

昇とともに低下する。したがって，間隙が一定のときは複

数存在するメニスカス形状が一定（R、，R2＝一定）であるか

ら，（1）式に依存して毛管圧力が高くなる低温部で毛管浸透

が優先的に発生すると考えられる。

　図13は等間隙試験片C1およびC2の間隙浸透結果を示す。

図中の（1）は数値計算により予測した温度分布で，左右対称

の温度分布になることを示している。しかし，実際のフラ

イト試験での温度分布を温度履歴から推定すると，試験片

の両端で約20Kの温度差があり，図15では右側が高温であ

った。試験片全長にわたって均一な温度勾配を持つものと

仮定すると，試験片全長が18mmであるので，リング状のフ

ィラーの両端では約4．4Kの温度差があったことになる。銀

一銅共晶合金融液の1170Kにおける表面張力の温度係数を一

〇．3x10－3N／mKとすると［1．2］，メニスカスの両端の毛管圧力

にはおよそ6．6N／m2の差が発生したことになる。

　図13中の（3）は反射超音波映像である。溶融フィラーによ

り左側（低温側）の間隙はほぼ完全に充填され，右側の問

隙は一部充填されていない部分がある。すなわち，温度分

布が左右対称であればフィラー設置溝の両端に形成された

メニスカスは毛管圧が等しくなり準安定を維持して間隙浸

透は発生しないものと考えられるが，実験では，上述のよ

C1 C2

（1）

（2）

魏舞

周　　…　　　　　　一　　　…　　＿

↑…静…｝｝｝静　

齢

温度

大

（3）

蕊諜羅i；
／

図12超音波映像法による間隙浸透の画像化

溢

反射超音

液強度

図13　試験片C1，　C2の間隙浸透結果

選大

1↑

反射強度
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うに，温度差に依存して発生した毛管圧の差によって低温

側に優先的に浸透したものと考えられる。C1およびC2の2

個の試験片が同じような傾向を示しているので，再現性が

良いことを示しているものと思われる。

　図14は等間隙試験片AおよびBの間隙浸透結果を示す。

試験片A，Bともに長い間隙（cd側）はほぼ全面にわたって

充填されているが，短い間隙（ab側）は試験片Aでは4／5程度

が充填されているのに対して試験片Bでは1／3程度が充填

されている。

　数値計算により予測した試験片の温度分布は，図中の（1）

に示すように，外筒の長い間隙側の温度がもっとも高く，

内筒の長い間隙側の温度がもっとも低い。したがって，フ

ィラー設置溝の両側に形成されるメニスカスの温度分布は

両試験片ともに内筒の低温側に接した部分がもっとも温度

が低くなる。このため，フィラーの溶融に伴って長い間隙

がまず充填され，次いで短い間隙側が充填されたものと考

えられる。

　また，試験片Bではフィラーが二二側に設置されていた

ため，フィラー全量が溶融したときに初めて低温側のメニ

スカスの形成が完了し，同時にそのメニスカス側（長い間

隙）で間隙浸透が始まったものと考えられる。溶融フィラ

ーは熱伝導が良好であるため，間隙浸透の進行とともに外

B A

・）

（2）

誘騒蕎

）

灘

．．丁“げ胃．A■、．圃．．」戸“…摺吊f■「「惜用

字↑

温度

筒から内筒への熱伝達が溶融フィラーを通して急速に進行

し，それに伴って長い間隙は急速に充填されることになる。

これに対してAでは内筒側にフィラーが設置されているた

め，フィラー設置溝で後から形成されるメニスカスの形成

が完了した時点でもまだフィラーの一部に未溶融部が残っ

たままである。フィラーの両側のメニスカスの形成が完了

した時点で長い間隙側で間隙浸透が始まり，融液となった

フィラーが長い間隙を充填するために外筒から内筒への熱

伝達が十分に行われて内筒の温度が上昇する。そのため，

未溶融部が次第に溶融してゆく過程ではフィラー設置場所

の両側での温度差が解消または逆転され，短い間隙への浸

透も可能になると考えられる。

　フィラーの溶融形態の違いによるこのような経過により，

AとBの試験片での溶融フィラーの間隙への浸透挙動が異

なったものと推定される。

5．3　不等間隙試験片の間隙浸透結果

　図15は不等間隙試験片EおよびFの浸透結果を示す。試験

片Fでは狭間隙がほぼ完全に充填されているのに対して広

間隙はほとんど充填されていない。また，フィラー設置溝

にはフィラーがほとんど残存していない。図15中の（1）に示

した数値計算による温度分布から推定すると，フィラーは

広間隙側から溶融を開始して狭間隙側に溶融が進行し，狭

間隙側にメニスカスが形成されると同時に毛管圧の差によ’

り狭間隙側に優先的に毛管浸透が発生したものと考えられ

る。

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　温度
（2）

z　　　　　　　　〆　　　　　　　、

、

（3）
（3）

図14試験片ABの間隙浸透結果
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図15　試験片E，Fの間隙浸透結果
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　一方，試験片Eでは広間隙が完全に充填されているのに

対して，狭間隙は充填されていない部分がかなり大きく残

存している。また，フィラー設置溝の狭間隙側にフィラー

が残存している。

　試験片Fで溶融フィラーが狭間隙に浸透するのは容易に

理解できる。これに対して試験片Eでは狭い間隙が広い間

隙の1／2以上であるため（D，d＞D。b／2），狭間隙側に形成さ

れるメニスカスの内筒側には円筒の中心方向へ拡大する圧

力が作用する。このため，狭間隙側のメニスカスがフィラ

ー設置溝の内高側へ拡大して大きな空孔を形成し，融液は

広問転嫁へ優先的に浸透したものと考えられる。

5．4　不均一浸透試験片の間隙浸透結果

　図16はヒートシンクにより円周方向に温度勾配をつけた

試験片の間隙浸透結果である。超音波映像の中央白色点線

の位置がヒートシンクによる低温部である。フィラー設置

溝の右側では明らかに低温部にフィラーが集中しており，

マランゴニ流による効果が顕著に現れたものと考えられる。

左側は高温部にもかなりフィラーが存在するが，くびれて

いる様子は自由表面が流動した特徴を示しており，マラン

ゴニ流による流動が発生したことを示しているものと考え

られる。フィラー設置溝の左側のフィラーが右側のように

十分に集中しなかったのは，マランゴニ数が臨界値以上と

なる時間が十分でなかったことが考えられる。

擁難蝦狼
擦目蕪蕪難
猿畿山刀麟一
二難澱難

　五畿

内筒の温度分布

羅灘
芋｝　　　　→
鹸謬

酢

温度

G

、

◎

←　ヒートシンク

∴大

l／

反射強度

6　結語

　微小重力環境下でのグレージングにおける溶融フィラー

の間隙浸透について，その最も原理的な点での検討を行っ

た。微小重力下では毛管浸透における温度分布とメニスカ

スの形成過程が重要な意味を持つと考え，毛管浸透現象の

原理を厳密に適用して考察した結果，微小重力環境下では

重力下におけるよりも現象はむしろ複雑になることが予測

された。その解析結果をもとにした本実験ではほぼ予測通

りの現象が確認され，微小重力環境下でのグレージングは

従来考えられていたほど単純なものではないことが明らか

になった。

　他方，微小重力環境下では毛管浸透現象はその原理を忠

実に反映することから，プロセスパラメーターを注意深く

設定することによりフィラーの間隙浸透挙動を制御するこ

とが可能であることも明らかになった。

　これらのことにより，微小重力環境下でのグレージング

におけるプロセス制御に対する基本的考え方に対して最も

基本的な点での指針を得ることができた。

　なお，本研究は宇宙開発事業団等が推進した「宇宙環境

利用フロンティア共同研究」プロジェクトの一環として行

ったものである。また，超音波映像による解析は日立建機

株式会社のご協力をいただいて行った。関係各位に感謝い

たします。
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溶射技術による傾斜皮膜の物性

科学技術振興調整費研究

フロンティア構造材料センター

福島　孟，黒田聖治

平成8年度～平成9年度

構造：体化ステーション　第2ユニット

要　　約

　第1期において，エネルギー変換素子の高性能化のために，高効率集熱傾斜構遣の形成を目指して，プラ

ズマ溶射技術を応用し，金属として超高温で優れた耐熱性，熱電子放射性を有するMo及びセラミックスとし

て高い熱放射率（熱エネルギー吸収率）を示すTiC粉末を選定し1｝，それらの紐合わせから成る傾斜構造皮膜

の形成を試みた。得られた皮膜について，町視光波長領域におけるエネルギー吸収性，高温（～1400K）にお

ける熱安定性，耐熱匪，耐久性及び放射率等を調べ，プラズマ溶射によるTicとMoから成る皮膜の傾斜化

は，優れた特性を有することを明らかにした。

　第至1期においては，第1期で得られたTiC／Mo系プラズマ溶射皮膜の超高歯，長時間（温度2000K，10膿）

における耐久性評価を行うとともに，新たに発生したニーズに対応するためにTic／Ta系の皮膜形成と皮膜

の高温（本プロジェクトの目標温度2000K），長時間での熱安定性及び耐熱評価等を行った。その結果，　Tic／

Mo系皮膜の熱安定性については，　TicとMoは反応相を形成するものの，耐熱1生及びi耐熱サイクル性にについ

ては，FGM皮膜の健全性が明らかとなった。さらに，　Tic／Ta系傾斜皮膜の形戌性を検討したところ，　Taか

らTicへとほぼ連続した傾斜組成皮膜の形成が可能であることを確認したが，得られた皮膜の超高温，長時闇

における熱安定性を調べた結果，TaとTiCはそのほとんどが反応して，集熱部への押下が不適当であること

などを明らかにした。

1　緒言

　太陽光をエネルギー源とする熱電子発電素子のエミッタ

加熱用の太陽光集熱部の安定稼働のためには，超高温・長

時間における耐熱性，耐熱サイクル性等の熱安定性及び発

電効率の向上には効率的熱移送を確保することが必須であ

る。

　本研究では，太陽光明熱部材に金属として超高温におい

て優れた耐熱性，熱電子放射性を有するMo及びセラミッ

クスとして高い熱放射率（熱エネルギー吸収率）を示すTiC

粉末を選定し，大気中でのプラズマツイントーチ溶射法を

用いて，TicとMoの組み合わせから成る皮膜を形成し，得

られた皮膜の超高温，長時間での熱安定性，耐熱性及び厩

熱サイクル引潮を調べ集熱部への適用性を検討する。

2　研究方法

　Ti／Mo及びTic／Ta系溶射皮膜の超高温，長時間での熱

安定性及び耐熱性を調べるために，10－4Paの真空中で，温

度：2000K，時間100Hまでの熱処理を行い，　SEMによる組織

観察，EPMAによる成分分析等を行った。また，　Tic／Mo

系皮膜について，分光光度計により熱処理後の皮膜の可視

光から赤外領域波長におけるエネルギー吸収率，10－4Paの

真空中で温度2000Kまでの耐熱サイクル試験，水銀ポロシ

メータによる気孔率及びレーザフラッシュによる室温での

熱伝導率等を調べた。さらに，高温におけるTic／Mo皮膜間

の破壊挙動を観察した。

3　研究成果と考察

1）Tic／Ta系皮膜の熱安定性

　集熱部の性能向上のためにMoより熱電子放射性が劣る

ものの，仕事関数が高いと賜う理由から新たに発生したニ

ーズであるTic／Ta系溶射皮膜について，その形成性につ

いて検討した結果，良好な傾斜皮膜の形成が可能であるこ

とを確認した。得られた皮膜の熱安定性を調べるために真

空度10－4Paで温度2000K，100時聞までの熱処理を行い，皮

｝漠断画のSEM観察及びEPMAによる成分分析を行った。

図！は熱処理後のTic皮膜とTa基板境界近傍のSEM写真

を示したものである。塾図から2000K，4時間で溶射のまま

では兇られない部分的な反応相が認め嚇穏00時間では境

界部全：面に反応栢が認められる。1ヌ12はTicとTa境界の

EPMAによる成分分析の結果を示したものであり，図1に

見られた反応相の広がりと良く対応している。このことは，

TicとTaが良く反応することを示している。また，傾斜皮

膜のTicとTaが混合している部分では，温度2000K，100時

間ではTicとTaは100％反応して，本来Ticが存在するはず

の部分からTicが欠如していることを確認している。した

がって，TicとTaの反応によって贋。が金属的なエネルギ

ー吸収性を示すようになると思われ，TicとTaの組合せに

よる集熱部への適用は不適当であることが分かった。
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図1　熱処理後のTic／Ta皮膜の組織

麟

2）Tic／Mo系溶射皮膜の熱安定性及び耐熱性

　熱電子発電素子の集山塊に適用する材料は，超高温の過

酷な条件下で長時間安定に性能を維持する必要がある。そ

のためには集熱部に適用される材料の熱的安定性及び耐熱

性を確保することは必須である。そこで，Mo基板上に形成

したTiC及びMo溶射皮膜（傾斜皮膜，複合皮膜）の超高

温，長時間における熱安定性を調べるために，10－4Paの真

空中で温度2000K，！00時間までの熱処理を行い，皮膜の

SEM観察及びEPMAによる成分分析を行った。

　図3は，TiCとMoの積層部の熱処理後の組織を示したも

のである。

　温度1800K，10時間でTic積層部には反応生成物が認め

られ，温度2000K，100時間ではTic積層部の殆どが反応し

ていることが分かる。このことは，TiC溶射皮膜の化学分析

を行ったところ，原粉末の酸素量が0．093wt％であるのに

対して皮膜のそれは42wt％とかなり増加しており，この

酸素とTiCが熱処理によって反応したためと思われる。ま

た，EPMAによる成分分析の結果の一例を図4に示す。Mo

基板とTiC境界部からTiC積層部に移行するに伴ってMo

の濃度が漸減し，Tiの濃度が漸増していることから，TiCと

Moの反応も起こっていることが分かる。　MoはTiCとの反

応によりMo、Cを生成することが知られており，2）X線回折

を行ったところMo2Cの存在を確認している。Tic／Ta皮膜

が反応によってTiCが欠如したのに対して，　TiC／Mo皮膜

はTiCが欠如せず皮膜として存在していることから，　TiC／

Mo系皮膜はTic／Ta皮膜より安定しているので集熱材料

として有用であるといえる。一方，図5に示したごとく，

熱処理温度が高くなると皮膜は焼結が進み緻密化すること

が分かる。特に，図6に示したごとく，水銀ポロシメータ

で測定したTic及びMo皮膜の気孔率（0，▽は計算値）

は，温度1400Kまでは溶射のままと大差ないが2000Kでの

気孔率は4％と溶射のままの22％に比べ緻密化が著しい。

皮膜の緻密化は熱伝導性が改善され集熱部の性能向上が期

待できる。

3）TiC皮膜の反射率

　集熱部に使用される材料によってはエネルギー吸収性が

大きく異なり，それによって発電性能が左右される。エネ

ルギー吸収性を明らかにすることは重要である。そこで，

熱処理を行った皮膜の可視光から赤外波長領域における反

射率R（1－R＝吸収率）を分光光度計で測定した結果の一例

を図7に示す。いずれの皮膜も長波長になるに伴って反射

率は漸増するが，熱処理を行った皮膜には全波長領域で大

差は見られない。一方，溶射のままの皮膜と熱処理を行っ

た皮膜では，短波長側で差が見られ，溶射のままの皮膜の

方が低い反射率を示す（高い吸収率を示す）。本測定で得ら

れた結果は，第1期で得られた吸収率0．87～0．72％と同等

であることが確認され，Tic皮膜は本研究の目標である

2000Kにおいても高い吸収率を示すことが明らかとなった。

（なお，雨中の波長700nmで段差が見られるのは，測定器の

特性で可視光と赤外光との切り替えのためであり，本来連

続するべきものである。）

4）皮膜の耐熱サイクル性

　直径10mmに仕上げたTiC単層，　TiC／Mo二層及びTiC／

Mo傾斜皮膜について，2000Kまでの加熱・冷却を5回繰り

返す熱サイクル試験を行い，皮膜表面と断面を観察した結

果，表1に一覧したごとく，単層及び二層皮膜は皮膜表面

の観察では割れ等の欠陥は認められなかったが，断面観察

ではMo基板からの剥離，皮膜中での割れが認められた。傾

斜皮膜はいずれの温度においても健全であり超高温におい
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図5　熱処理後のTic／Mo傾斜皮膜の組織

て熱応力緩和機能を有することが分かった。二層及びTiC

皮膜ではTiCがMo上に単独に積層している構造であり，

TiCとMoでは熱膨張率が異なるため3）4），温度履歴を受けた

場合，その熱膨張率の差によって熱応力が生じ，その熱応

0 500　　　　　　1000　　　　　　1500

　　Temperature　（K）

図6　熱処理後の皮膜の気孔率

　　　（○，▽は計算値）

2000

力が皮膜の結合力より大となることによって皮膜の破壊に

至ったものと推察される。一方，傾斜皮膜は，積層方向（厚

さ方向）にTiCとMoの混合割合が異なった分散型であり，

両者が分散することによって温度履歴を受けて発生した熱

応力が緩和され，皮膜の結合力より小となったために基材

からの剥離や皮膜中での割れが発生せず健全性が維持され

たものと推察される。

5）皮膜の破壊挙動

　室温～1223Kまでの熱サイクル試験において，熱サイク

ル過程でのTiC／Mo皮膜の破壊挙動をCCDカメラを用いて
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図7　熱処理後のTic／Mo皮膜の反射率

表1　皮膜の熱サイクル試験結果

2500

Temperature（K）

Kinds　of　coatings 1223 1600 2000

TiC　mono－layer P，C P，C P，C
Tic／Mo　2－1ayer P，C P，C C

Tic／Mo　　FGM Sound Sound Sound

note：　P：Peeling　　C：Crack

A 372K

．裾灘

ビデオ撮：影した映像を解析した結果，図8に示したごとく，

冷却過程でTiCとMoとの境界で剥離が生じ（○で囲った

所），サイクル数の増加に伴って剥離の進行が認められた。

このことは上述のごとく，両者の熱膨張率の違いによるも

のと思われる。

6）皮膜の応力

　TiCとMoの異種材料で構成される集熱部は，両者の物性

値の違いから使用中に発生する応力によって破損すること

が予想される。発生する応力を緩和する目的で，集熱部の

傾斜化が有効であることは耐熱試験や熱サイクル試験で明

らかにしたが，応力の大きさやその分布については試算の

域を脱していない。そこで，TiC／Mo傾斜皮膜のTiCとMo

の混合割合の異なる部分を想定して皮膜を形成し，溶射過

程で生じる応力を図9に示した試作装置で測定した。測定

原理は，ナイフエッジで支えられた基板の中心に変位計を

取り付け，溶射過程で生じる変位δと曲率から計算により

応力を求めた。その結果を図10に示す。応力は引張応力で

皮膜中のTicの混合割合が大きくなるに伴い39MPaから

20MPaへと漸減している。したがって，皮膜中のTicとMo

の混合割合を連続的に変化させた傾斜皮膜は残留応力を低

減するのに有効であり，熱応力緩和機能を有することを示

唆している。

　　　　　　　『ン・

B　　782K

C　1214K
　　　　図8

　　　　　　　　　　　　　　　D　　761K
熱サイクル試験過程における皮膜の状態

（○印：はく離i部）

一365一



金属材料技術研究所研究報告書21（1999）

ざ

aip　nozzle

誉

∫

～
蚤

P【as田a｝orch

　　　　　’　　＿　δ
　　ロの　　　　　　
、、　、、　　　一P　十

∫
subsを1噂a†e

spr；ng
～

　　　　　　　　　　waをer一〔：ooted⊂u　b◎x

　　　＿＿＿＿＿∠＿＿＿＿＿
「qua・t・R・lf・edg・

茸；
δ｛

ノセhemocOUPξe

q幣
disp｛acemenを
　　愉e牽er

「
葦

1
婁

！

・　丁

L　よゴ哩：空解＿＿＿一

6

、

OP警ka［dlspta⊂eme轟f　me牽ep

bd二6一ざ

図9　皮膜の急冷応力測定システム

表2　皮膜の熱伝導率

50．0

40．0

億
象

）
330・0
2
あ

暫

　20．〇三
昆

雪

α

　10．0

0．0

100　　80

Mo　（Vo　l．％）

60　　　40　　　20 o

0 20 40 60

Tic（Voi．％）

図10　皮膜の急冷応力

80　　100

Kinds　of　coati難gs Thermal　conductivity（W／mK）

T三Cmono－layer 42

Tic／Mo　2－1ayer 105

Tic／Mo　FGM 196

Mo　gubstrate 328

note：At　room　telnperature

7）皮膜の熱伝導率

　集熱部に要求される要素の一つとして，高い熱移行性が

ある。熱移行性を評価する手段として熱伝導率を明らかに

することが有効である。そこで，レーザフラッシュ法を嗣

いで室温における皮膜の熱伝導率を求めた結果を表2に示

す。熱伝導率は，TiC単層，　TiC／Mo二層，贋C／Mo傾斜皮

膜の順に高い値を示している。特に，傾斜皮膜はMoの熱伝

導率の約2／3を示し，他の皮膜より優れた熱移行性を有して

いることが明らかとなった。しかし，本測定で得られた値

は一般に知られているMoの熱伝導率130前後に比べてか

なり高い。したがって，本測定結果はそれぞれの皮膜を比

較する上での相対的な値として見るべきである。
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4　結言

　：太陽光をエネルギー源とする熱電子発電素子のエミッタ

加熱用の太陽光集熱部への適用材としてTiCとMoから成

る大気中プラズマ溶射皮膜の熱処理による超高温における

特性を調べ，その適用性を検討した結果以下のことが明ら

かとなった。

1＞熱処理温度2000K，100時間におけるTic積層部は，皮

　　膜中に含まれる酸素によってTi203の反応相が生成す

　　る。また，Mo基板とTIC皮膜間にはMo2Cの生成が認

　　められる。

2）超高温・長時間における皮膜のエネルギー吸収性を調

　　べた結果，いずれの皮膜も75％以上の吸収率を示す。

3）TicとMoから成る傾斜皮膜は，室温から2000Kの熱サ

　　イクル試験においても健全であり，優れた耐熱サイク

　　ル性を示すことから熱応力緩和機能を有する。

　以上，TicとMoから成るプラズマ溶射皮膜の2000Kまで

の高温特性を調べた結果，傾斜皮膜は反応相の生成は見ら

れるものの，優れた熱応力緩和機能を有し，太陽光集熱部

への適用が期待できることが明らかとなった。
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耐熱積層体の損傷過程のその場評価に関する研究

科学技術振興調整費による重点基礎研究

フロンティア構造材料研究センター　構造体化ステーション

黒田聖治，村松由樹，浅井義一，塚本　進

川崎重工業㈱

川村昌志

平成9年度

要　　約

　ガスタービンの動・心高には，高温．燃焼ガスから母材を保護する目的で，低回伝導性のセラミック皮膜

（TBC，　Themlal　Barrier　Coating）が施される場合がある。このセラミック皮膜の特性向上（耐熱衝撃性

向上，長寿下下）のためには，その熱負荷環境下での挙動を知ることが必要であるが，高温環境下での応力

あるいはひずみを直接測定する有効な手段がないこともあり，従来は有限要素法による解析によりその挙動

を推定するに留まっていた。そこでコーティングの損傷に直：接関連する皮膜の変形挙動に着目し，レーザー

スペックルひずみ測定法により高温環境下でセラミック皮膜に発生する熱ひずみを測定し，溶射皮膜の高温

変形挙動測定に対する同法の適用可能性について検討するとともに，セラミック皮膜の高温変形挙動につい

て明らかにすることを試みた。

　その結果，レーザースペックル法を用いることにより，加熱・冷却過程において溶射皮膜が膨張・収縮す

る挙動が観察され，またその値は有限要素法による解析から予想される値にほぼ一致する結果が得られ，同

法が溶射皮膜の高温変形挙動の測定に有効であることが示された。

1　緒言

　ガスタービンエンジンの燃焼器，ノズルおよびタービン

翼等に現在適用されている材料は，何れもクリープ，酸化，

コロージョン，エロージョンなど，高温における過酷な環

境因子の下での実機特性が保証されたものであり，現状の

材料技術・部品化技術が結集された典型的な例である。強

制冷却および熱遮蔽技術はこのような重要技術の一つであ

り，両者をシステムとして一体化させたものに無熱コーテ

ィング（Thermal　Barrier　Coating；TBC）が挙げられる。

TBCとは，上記の高温部品の表面にプラズマ溶射，　EB－

PVD（電子ビーム物理蒸着：Electron　Beam　Evaporation

－Physical　Vapor　Deposition）などの手段により，200μm

程度の低熱伝導性セラミックス皮膜をコーティングし，部

品表面温度を上昇させることにより入熱量を低減させて金

属製部材温度を低温化することを目的とするものである

（図1）。低熱伝導性セラミックスとしては部分安定化ジル

コニアが代表的であり，航空機用・産業用を問わず多くの

ガスタービンエンジンに適用されている。

　しかしながらこのTBCも実機運転中でのセラミック皮

膜の剥離損傷が問題となっており，タービン入口温度の上

昇に伴うTBC自体の耐熱限界温度の向上およびその寿命

の定量化，長寿命化が求められている。このセラミック皮

膜の特性向上（耐熱衝撃性向上，長寿命化）のためには，

その熱負荷環境下での挙動を知ることが必要であるが，高

イットリア添加部分安定化ジルコニア（YSZ）

（大気溶射：230μm）

　　　　　　　　　NiCoGrAIY／減圧溶射、15。μ．）

　　　　　　基板

図1　プラズマ溶射により施工した遮熱コーティング断面
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温環境下での応力あるいはひずみを直接測定する有効な手

段がないこともあり，従来は有限要素法による解析により

その挙動を推定するに留まっていた。そこでコーティング

の損傷に直接関連する皮膜の表面ひずみに着目し，レーザ

ースペックルひずみ測定法により高温環境下でセラミック

皮膜に発生する熱ひずみを測定し，溶射皮膜の熱ひずみ測

定に対する同法の適用可能性について検討するとともに，

セラミック皮膜の高温ひずみ挙動について明らかにするこ

とを試みた。

2　レーザースペックル法を用いたひずみ測定

　ある表面粗さを有する物体表面に任意の波長のレーザー

を照射すると，物体表面で乱反射されたビームそれぞれが

相互干渉を起こし，観察面にはランダムな濃淡を持つ斑紋

（スペックル）のパターンが観察され，これらが構成する

パターンをスペックルパターンという（図2）。このスペッ

クルパターンは物体の変形に伴い一定の法則に従い変化す

る性質を有し，これをスペックルの移動（ずれ）利用して

対象とする物体の表面のひずみを測定することができる。

このためひずみゲージが使用できないような部位（粗面・

高温環境など）に対しても適用できる利点があり，溶射皮

膜のような粗面に対して，その高温でのひずみを測定する

には適当な方法と考えられる。

　レーザースペックルを用いたひずみ測定には，スペック

ル干渉法，スペックル写真法，スペックル相関法などいく

つか種類が存在するが，今回はスペックル相関法を用いた。

この基本原理は山口により提唱されたωもので，他の手法

に比べて物体の表面上の一点のひずみを高速・高精度に測

定できる利点を有する。今回は相関法の中でもいわゆる2

センサ法と呼ばれる方法を採用した。本研究ではこの手法

によるひずみ測定法をレーザースペックル法と称する。本

方法を用いて，例えば村松らは溶接部のひずみ測定を試み，

十分精度良く測定できること確認している（2）。基本原理お

よびスペックルの移動量からひずみを算出する方法に関す

る詳細はここでは省略するが，その概略は以下に示す通り

である。

　基本配置は図2に示す通りであり，ひずみを測定したい

部位に対してレーザーを照射し，その反射光をひずみを測

定したい方向に平行となるように配置したリニアイメージ

センサにて観察する。スペックル移動量は，物体の変形前

後におけるセンサの出力波形のずれから求めるが，この出

力波形のずれは変形前後の波形のイメージセンサの各素子

の出力の相互相関関数（1）式が最大値を示す位置（ピーク位

置）に相当する。なお相互相関関数の値そのものは変形前

後の波形そのもの変化を示しており，この値が大きいほど

波形そのものの変化が小さいことを示している。

ら・ノ・一万≒》・・動・’・ノ・
（1）

ここでS、およびS2は変形前後のセンサ各素子の出力，　Nは

測定に用いたセンサの素子数である。またloを素子数で表

した相互相関関数のピーク位置とし，センサの素子間隔を

pとすれば，スペックル移動量は（2）式で示される。

A、＝jo×ρ （2）

一方，物体の変形とスペックル移動量A。には以下の関係が

ある。

　Y

斗てx

試験体　Lo

　　■■　6【」
．5’

、

　　　θ

曵

イメージセンサ

Lo　　　一＿

θ

イメージセンサ

レーザー

3

膨♂

醸願 撃．
’

．劉

拡散反射光に生じるスペックル模様の一例

スペックル相関法によるひずみ測定基本配置（2センサ法）

図2　レーザースペックルを用いたひずみ測定概略画
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個☆・…θ）一・・…一鞠・。…θ一・宿・1）（・）

そのため目的とするひずみ成分のみを取り出すために，図

2に示したように対称配置されたセンサから求めたスペッ

クル移動量：の差をとると（4＞式が得られる。

ムオκ＝＝／1κ（θ）一浸κ（・一θ）－一2α；si轟θ一2επム｛レtanθ （4）

従って測定対象が平面ひずみ状態であるとすれば，スペッ

クル移動量の差からひずみ量をできることになる。

3　レーザースペックル測定方法

　レーザースペックル法によるひずみ測定装概を図3に示

す。サンプルはφ！7×25mmの直径17mmのCo基超合金の

円柱形状基材端面に対し，プラズマ溶射にて結合層である

NiCoCrAIY（Ni－22Co－17Cr－13Al－0。6Y）金属皮膜を施工

した後，遮熱性皮膜として部分安定化ジルコニア（8wt％

Y203－ZrO2，　YSZ）を250μm施］［したものを用意した。

　皮膜加熱用熱源には200W炭酸ガスレーザーを嗣い，試

験片表顧に対して約6mm径の大きさでスポット加熱を行

った。炭酸ガスレーザーの照射は60秒間を基本とし，表齎

温度はレーザーの出力をコントロールすることにより制御

する。皮膜の表面温度は放射温度計を用い，また円柱基材

には皮膜施工端面から2mm深さ毎に熱電対を3本埋め込

み，その内部温．度をモニターした。なお基材裏面は水冷さ

れており，皮膜表面から基材裏藤へと温度勾配がつく構造

となっている。

　ひずみ測定については，測定部位に対してアルゴンレー

ザーを照射し，対称配置した1次元イメージセンサ（測定

素子2048，素子聞隔14μm，センサの中心付近1024素子のみ

のデータを記録〉でスペックルパターン（波形）を測定し

た。スペックルパターンの測定は加熱用炭酸ガスレーザー

の照射開始薩前から行い，室温からレーザー照射による加

熱過程でのひずみを測定した。予備試験の結果からスペッ

クル測定の聞隔は0．134sec／dataとした。その結果使用した

データロガーの制限（最大！024画面記録）からひずみ測定

｝1寺閥は測定開始後嗣137秒間となる。

　また汎絹の有限要素解析プログラムを用いて，同様の熱

負荷環境での熱ひずみについて解析を行い，実際の測定結

果と比較した。

4　結果および考察

4．1　ジルコニア溶射皮膜の放射率

　溶射皮膜の高温変形挙動を検討する場合，皮膜の表面温

度に関する情報は重要である。本研究ではジルコニア溶射

皮膜を炭酸ガスレーザーで加熱した時の皮膜表面温度測定

は放射温度計を用いて行っている。放射温度計により温度

測定を正確に行うには，被測定物の放射率による校正が必

Arレーザー

（スペックル観察用）
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図3　レーザースペックル法によるひずみ測定装鷹構成
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要であるが，この放射率はその材料の材質のみならず表面

粗度などでも異なるため，実際の被測定物を用いた校正が

必要である。そこで今回は以下に示す方法にて，放射率の

校正を行った。

　SUS304ステンレス鋼平板試験片に対して，実際にひず

み測定を行う皮膜と嗣じ溶射条件にてジルコニア皮膜を溶

射し，その試験片を電気炉内に設置し，所定の温度におい

て熱電対と放射温度計による測定を比較することとした。

すなわち熱電対の指示温度と放射温度計の指示温度が一致

する値を見かけの放射率として規定した。なお熱電対はK

熱電対（シースタイプ，φ0．65）を使用し，ステンレス基板

中心部に差し込み，その温度をモニターした。皮膜の厚さ

は250ミクロンおよび500ミクロンの2種類用意し，溶射皮

膜を通じての下地の影響の有無についても検討した。測定

により得られたジルコニア溶射皮膜の兇かけの放射率の値

を表1に示す。本結果から今回作製したジルコニア溶射皮

膜の見かけの放射率の値は，若干の温度依存性を示し，そ

の値は0．55～0．70の値を示した。また特に膜厚による差違

が認められないことから，下地の影響はほとんどないと考

えられる。本結果は金属基材上に溶射されたジルコニア溶

表1　イットリア部分安定化ジルコニア溶射皮膜の放射率

膜厚： 測定温度 放躬率

250、μm 680℃ 0．55

830℃ 0．6

1030℃ α66

1128℃ α7

500μm 680℃ 0．55

836℃ 0．65

1040℃ 0．65

放射温度計：（株）チノー製IR－AP2CS

（検出素子Si，測定波長0．96μm，測定温度範囲600～3000℃）
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図5　加熱過程におけるYSZ溶：射皮膜の加熱側表面のひずみ曲
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図7　茄熱過程におけるYSZ溶射皮膜の加熱側表面のひずみ曲

　　　線（最高表藤温度！500℃〉
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サンプル直径＝φ17mm

加熱部直径＝φ6．Omm

セラミック皮膜厚さ：250μm

ボンドコート厚さ：150μm

基板厚さ＝6mm

熱電対測温位置

Z

　　　　　　　　冷却水温度＝20℃

　　　　　　　　冷却側熱伝達係数＝1000W／m2K

図8　FEM解析モデル

図9　ジルコニア溶射皮膜局所加熱時に生じる温度分布（レーザー出力80W，加熱開始後60秒）
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図10ジルコニア溶射皮膜局所加熱時に生じる歪み分布（レーザー出力80W，加熱開始後60秒）

射皮膜の放射率に関する文献値（3）（0．4～0．7：溶射方法

など種々の要因で変化）から考えても妥当と思われる。

　なお実際の放射温度計による温度測定においては，放射

率の温度依存性を考慮せず，0．65の値を使用した。

4．2　レーザースペックル法による熱ひずみ測定

　炭酸ガスレーザーによるサンプルの加熱・冷却曲線の一

例を図4に示す。放射温度計により測定した皮膜最表面温

度は，レーザー照射開始直後から急速に上昇し，レーザー

照射終了と共に瞬時に放射温度計測定限界以下に低下する。

逆に基材の内部の温度応答性は，ジルコニア溶射皮膜より

も鈍感であり，特に冷却時には比較的なだらかな温度低下

を示している。

　図5～7にはレーザーによる加熱中心部の熱ひずみを測

定したときの，ひずみ曲線の例を示す。横軸はレーザー照

射開始からの時間である。図5はひずみ測定終了時の皮膜

表面温度が700℃の場合であり，加熱開始直後から熱膨張に

起因すると思われるひずみが測定されているのがわかる。

図6はひずみ測定終了時の皮膜表面温度が1100℃の場合で

あり，この場合も図5と同様のひずみ曲線を示すものの，

一部不連続点が認められる。図7にはひずみ測定終了時の

皮膜表面温度が1500℃の場合を示すが，この場合は不連続

を示す挙動がこれまで以上に顕著である。これら不連続点

については，それに相当するひずみの発生によるものでは

なく，以下の理由によると考えられる。第一に加熱面を直

接ひずみ測定しているため，スペックル観察画像が対流に

よるゆらぎの影響を受けたためと考えられる。すなわちた

またま大きく画像が揺らいだ時に画像を記録すれば，それ

が計算上はひずみ量として表れるからであり，実際に観察

されるスペックル波形をモニターすると，高温では波形が

大きく揺らぐことが確認されている。第二に加熱により皮

膜表面の粗度そのものが変化したことも挙げられる。材料

表面の形態（粗度）が変化すれば，スペックルもそれに対

応して変化する。溶射皮膜表面の付着粒子がレーザーで加

熱されて局所的に溶融する，あるいはプラズマ溶射された

ジルコニア皮膜は約！100℃以上で焼結が進行して緻密化す

る㈲とされており，この場合も加熱により焼結現象が起き

たなどの理由により皮膜表面が変化する可能性は十分あり

得る。これらのことは不連続が生じた問のスペックル波形

の相互相関関数の最大値が低いことからも伺われる。すな

わち相互相関関数の値が低いということは，波形がずれた

だけではなく，波形自体も大きく変化したことを示してい

るからである。すなわちひずみ以外の何らかの理由により
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油漉ii
　　　．

図11ジルコニア溶射皮膜局所加熱時に生じる応力分布（レーザー出力80W，加熱開始後60秒）

スペックルパターンが大きく変化したことが示唆されるか

らである。これらの理由からジルコニア表面に生じたひず

み量を判断する場合は，不連続点は前後と連続するものと

して考えてひずみ量を算出した。ただしこのような不連続

点は皮膜の剥離などを表していることも考えれるので，そ

の取扱いには注意を有することを付記しておく。

4．3　有限要素法による解析データとの比較

　レーザースペックル法により測定したひずみについて，

有限要素法による解析結果との比較を行った。図8に示す

軸対称回転体モデルを用い，材料物性データに温度依存性

を考慮した非線形弾性解析を行った。溶射皮膜に関して解

析に使用したデータは文献値を使用した。なお解析コード

にはANSYS－EDを使用した。なお解析においてはレーザ

ービームは一様分布とし，試験片から周囲への熱伝達につ

いては基材裏面からの冷却のみ考慮した。また基材の冷却

条件については，一般的に冷却側の熱伝達係数の値は冷却

構造形状および冷却剤の流量などにより異なるため，今回

の解析においては実験に温度データと解析により得られる

温度分布を比較し，両者が一致する値を採用した。

　図9～11には加熱レーザーによる入熱量を80W（加熱開

始後60秒，すなわちひずみ測定終了時の表面温度が1550℃）

としたときの温度分布，半径方向ひずみ分布および半径方

向応力分布を示す。なおこの場合のひずみ分布は，スペッ

クル法による熱ひずみデータと対応させるため，弾1生ひず

み成分のみでなく，熱膨張によるひずみ成分も含んだ値を

示しており，一般的な解析結果のひずみデータ表示と異な

っている。従って皮膜の加熱部分は熱ひずみとしては引張

（膨張）方向となっているが，応力としては自由な熱膨張

を周囲および基材から拘束されるため，圧縮応力状態を示

すことになる。この結果から溶射皮膜は加熱中心で最大の

圧縮応力およびひずみを示し，ビーム径の外側ではひずみ

自体は正の値（膨張）を示すものの基材とのバランスによ

り引張応力が認められる。

　表2にはレーザースペックル法によるひずみ測定データ

と有限要素法による解析結果を比較して示した。通常ジル

コニアの熱膨張係数から考えると，1000℃程度の温度変化

で1％程度の熱膨張が生じることから，基材および周囲か

らの拘束により熱膨張が抑制されていることがわかる。ま

た両者の値を比較すると，これらは良い相関を示している

ことがわかる。

4．4　ひずみに対する熱サイクルの影響

　ガスタービンエンジンにおいて，稼働・停止に伴う熱サ
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表2　溶射皮膜に生じる熱ひずみの実棚値（レーザースペック

　　ル法）と解析値（有限要素法）の比較

表面温度 800℃ 1330℃ 1550℃

レーザースペックル法 O．35％ 0．75％ 0β6％

PEM 0．37％ 0．70％ 0．81％
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図13　YSZ溶：射皮膜に生じるひずみ量の熱サイクルによる変

　　化：レーザー出力70W（60秒加熱時）

イクルはTBCの剥離を誘発する要因の一つである。そこで

熱サイクルがTBCに及ぼす影響を調べるために，熱サイク

ル毎のひずみ量について測定を行った。熱サイクルは1分

加熱／15分冷却とした。なお15分冷却後は皮膜および基材

は室温まで温度が低下している。

図14　YSZ溶射皮膜に生じるひずみ塁の熱サイクルによる変

　　化：レーザー出力60W（60秒加熱時）

　図12～14には熱サイクル毎のレーザーによる加熱後60秒

後の皮膜表面温．度，基材温．度およびひずみ量について示し

たものである。レーザー出力が80W，70Wの場合は，皮膜

表面の最高到達温度が熱サイクルに伴い若干上昇している

のに対して，45Wの場合はほとんど変化していない。基材

内部の温度についてはいずれの熱負荷においてもサイクル

毎の変化はほとんど認められない。しかしながらひずみ量

について継ると，全体的に熱サイクルによりひずみが減少

している傾向が認められ，特にこの現象は高温に曝された

皮膜ほど顕著である。レーザー出力が80W，70Wの皮膜に

ついては，試験終了後に皮膜の表面を観察したところ，図

15に示すようにレーザーによる加熱部分には縦亀裂が認め

られ，さらに断面観察からは縦亀裂のみならず鋼離亀裂も

観察された。これより熱サイクル毎の皮膜表面温度の上昇

は剥離亀裂の進行により皮膜の厚さ方向の熱伝導率が低下

した結果であると考えられる。実際の温度上昇がそれほど

大きくならなかったのは，あらかじめ存在する気孔やマイ

クロクラックのためにジルコニア溶射皮膜の熱伝導率が低

いために，鋼離亀裂が発生しても熱抵抗としてはそれほど

大きく変化しなかったこと，および今圓の加熱方法が炭酸

ガスレーザーによるものであり，燃焼ガスなどの場合とは

異なり，皮膜表面温度に関係なく，ほとんど強制的に入熱

させたためと考えられる。

　熱サイクル毎のひずみ量の低下は加熱・冷却サイクルに

より皮膜に生じた侮らかの変化を示しているものと考えら

れる。現在のところこのようなひずみが低下するメカニズ

ムについて明確に説明できていない。すなわち皮膜の剥

離・亀裂といった下垂からの拘束を開放するような変化の

場合，加熱によワ発生するひずみは本来の熱膨張に近い挙

動を示すようになり，測定されるひずみは熱サイクル毎に

増加すると予想されるからである。現在のところこのよう

な熱サイクル毎のひずみの減少については児かけの熱膨張
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（a）レーザー照射部表面 （b）レーザー照射部断面

図15熱サイクル負荷後のYSZ溶射皮膜の状況（80W，60秒加熱3サイクル後）

の減少が生じたためと考えており，すなわち1100℃以上に

温度上昇した場合に生じる焼結収縮，あるいは熱サイクル

により導入された亀裂間の間隔あるいは粒子間の剥離によ

り熱膨張が吸収されてマクロ的な熱膨張が低めに評価され

たためと考えている。

5　結論

1）レーザースペックルひずみ測定法により溶射皮膜の加

　　熱側表面に対するひずみ測定が可能であることが明ら

　　かになった。すなわち加熱時にジルコニア皮膜に発生

　　するひずみは，主として熱膨張によるものと推測され

　　るが，本研究においても，加熱開始直後からの温度上

　　昇に伴い，ひずみ量が増加する挙動が測定できた。

2）1000℃以上の高温下では対流による大気の揺らぎに起

　　因すると思われるひずみ曲線の不連続が観察され，測

　　定精度向上のためにはスペックル測定間隔をさらに短

　　くするあるいは真空中での測定など，測定条件の検討

　　が必要である。

3）ジルコニア溶射皮膜に発生するひずみ量は有限要素法

　　から予測される値と良い相関性を示した。これは従来

　　行ってきた解析による予測に対して実験的裏付けを与

　　えるものと考えられる。

4）ジルコニア溶射皮膜に発生するひずみは，表面温度が

　　高いほど大きくなること，また同一熱負荷の場合は加

　　熱サイクル数に従い減少する傾向を示した。
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切欠材のランダム荷重疲労に関する研究
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平成9年度

要　　約

　溶：接構造物は，溶接部に形状当逃続を有する切欠材であり，曝される蕎重環境は実働荷重である。本研究

では，これを念頭に順いて，・切欠材にランダム荷重を与えたときの疲労寿命特性を実験的に求め，定荷重疲

労特性から予測する手法を検討した。なお，溶接構造物には材料の降伏強度規模の引張残留応力が存在する

ことが知られている。そこで，疲労試験はこの引張残留応力効果を反映させるため，最大応力を材料の降伏

強度に一致させる応力波形を用いた。そして，定振幅試験結果と疲労限を考慮した等飯応力範囲を歌いてラ

ンダム疲労毒命を精度良く推定できることを示した。

1　緒言
表1　供試材の化学成分および機械的性質

表i　sト1570Q蠣の化学成分〔wt零）及び搬械的性賢

　大型構造物は溶接によって作成されており，破壊事故原

因に溶接部の疲労が関与している場合が多い。疲労破壊を

引起こす荷重は不規則に変動するので，一般に材料特性を

得るために行う定振幅の疲労試験でなく，ランダム荷重に

よる疲労強度を把握する必要がある。

　また，疲労き裂が発生する部位には一般に材料の降伏強

度規模の引張残留応力が存在し，形状不整に起困ずる応力

集申が存在する。前者を試験波形で模擬する方法として，

試験波形の最大値を常に材料の降伏強度に保ち最小応力を

試験応力範囲にしたがって変化させる疲労試験法三β）が提

案され，ISO原案「溶接物の疲労試験法」3）で，安全側デー

タを得る方法として取り入れられている。

　本研究では，以上のことを考慮し，平板両側切欠材を対

象とし，最大応力を材料の降伏強度規模に保って応力範囲

をレーリー分布4）にしたがって変化させるランダム疲労試

験を実施し，得られる破断寿命と定振輻試験によって得ら

れたS－N特性の関係を検討し，疲労限度を考慮した等価応

力範囲を用いることでランダム荷重下の挙動を高精度に予

測できることを明かにした。
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2　実験方法

　試験材料は市販の板厚12mmのSM570Q鋼である。この

材料の化学成分及び機械的性質を表1に示す。降伏強度は，

611MPaである。

　疲労試験片は，図1に示すように板幅両端にフライスカ

ッタにより機械切欠を加工したもので，切欠の鋭さを3種

類にした。すなわち，応力集中係数Ktが2．0，3．0及び4．0と

なる切欠形状とした。

　疲労試験は，室温大気串で500kNの電気油庄式疲労試験

機を用い，実溶接構造物に一般に存在する降伏強度規模の
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図1　試験片形状

Kt呂4．0

溶接引張残留応力を模擬するため，作用応力の最大値を降

伏強度：に保つような荷重制御によって実施した（閣2＞。

　ランダム荷重パターンは，（1＞《3＞式に示すレーリーの頻度

分布に従うものとし，図3bに示すように応力レベルを16－8

として応力範囲と繰返し呼数の関係を定めた。なお，1ブ

ロックの繰返し総数を10，000翻として，応力範囲の出現順

序を乱数によってランダムに並べ図4のようにした。また，

このブロック応力波形は試験片が破断するまで繰返して作

用させた。

P＝LOIXexp（一X2／2）

X＝（△σ一△σ沁in）／σヒ

（1）

（2）
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s＝△（毒／△σ勃 （3＞

ここで，pはレーリーの確立密度，△σ，△（恥n，△免，△砺

は図3aに示した。

　なお，目的とするランダム応力波形を与えるように，ダ

ミー試験片を用いて予め司令信号を調整した後に本試験を

行った。この調整によって，最大応力の精度は0．5％以内に

納まった。

R

　　　　　　　　　　　　　mm

3　結果及び考察

　図5に定振編試験によって得たσ始、エσy条件の結果と，

次式に当てはめたmとlogCの値を図中に示す。また，疲労

限△σ～，の値1も図中に示した。

lo9△（ア窯IogC－1／m・10gNf （4）

　疲労強度は，応力集中係数Ktの増大にしたがって減じて

いる。平滑試験片の場合，板表面の黒皮から疲労き裂が発

生し，破断に至っている。これに対し，切欠材では，当然

切欠底である機械加工面から疲労き裂が発生し，破断に至

っている。従って，互いの比較には，材質の違いを区別で

きないこととなった。このため，切欠係数Kfについては論

じないこととした。

　一部2段多重試験によって，破面上にビーチマークを導

入することによって疲労き裂発生寿命を求めた。これによ

ると，寿命の80％以上が疲労き裂発生寿命で占められるこ

とが判明した。

　ランダム疲労について，等価応力△α，qに依る整理が提案

され，σ始。。＝σy条件の定振幅試験結果と良く一致する5）こと

が示された。この場合，等価応力範囲は（5）式で与えられた。
　　　　　　繰返し数

図2　σm、。罵σy試験で用いる応力波形
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　　　図5　定振幅疲労試験結果

△（晃，＝［Σ△σimn、／n。，f］11m （5）

　　neff＝Σni　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（6＞

ここで，△（琉〉△（スvに於てnFni，△α≦△（漏に於てnF　Oで

ある。図6に示すように，㈲（6）式による整理は定振幅での

寿命の95％信頼区間に含まれており，（5）（6）式によるランダ

ム疲労寿命予測が有効であることを示している。

　　　　　　　　　　　4　結言

　溶接構造物に存在する材料の降伏強度規模の引張残留応

力を模擬する，最大応力を降伏強度に保ち最小応力を変化

させるランダム疲労試験を平板両側切欠材に適用した。そ

して，定振輻試験で得られた疲労限以下の繰返しを無視す
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切欠材のランダム荷重疲労に関する研究

る等価応力範囲と有効繰返し数の関係が定振輻試験結果と

良く一致することを検証した。
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新評価法による腐食環境下における疲労特性に関する研究

基盤研究

評価ステーション

太田昭彦，鈴木直之，前田芳夫

平成7年度～平成9年度

要　　約

　海水腐食環境下における溶接部の疲労特性を，溶接残留応力を作用応力で模擬する新評価法で評甑できる

ことを検証し，新評価法の適用範囲拡大を実現した。

　すなわち，小型試験片を用いた場合でも，新評価法を用いれば，構造試験体と同等の疲労特性が，海水環

境でも得られることを検証した。

　海水環境で想定する繰返し応力は海洋波浪の周期0．17Hzである。従って，1，000，000魍の繰返しに対してさ

え2．3カ月の試験期間を要する。実際に，疲労破壊が生ずるか否かを特長：付ける疲労限度応力は，この50倍程

の褥命で現れるので，破断瀞命に比べ0．1－02倍短い試験期間で結果が得られる疲労き裂発生舞命を求めるこ

とによって，海水中の疲労特性を評価する必要がある。

　このために，この疲労き裂発生寿命を海水環境中で自動ll勺に求める評価法を開発し，これによる検証実験

を行い，その有効性を確認した。

1　溶接継手の疲労強度評価法

　従来，溶接継手の疲労強度は，小型試験片を迎いた場合

でも応力比0の応力比条件で評価されてきた1）。しかし，こ

のような応力比条件で疲労強度を評価した場合，図12）に

示すように構造物を模擬する大型梁試験体よりも大幅に疲

労強度が高い結果：が得られることが多い。

　このような試験片寸法による疲労強度の違いは，試験片

等に内在する溶接残留応力の差に起圃する3－5）。すなわち，

大型梁試験体では実構造物と同様に，溶接残留応力が降伏

強度に達している。このため，作用応力と残留応力の和は

シェークダウンによって最大応力が降伏強度に等しくなる

ため，図2に示すように作用応力の応力比に拘らず，疲労

　500
　400
　300
爲200
隻

）
b100

醸50

榎20

噌　　、’＼、　　　　　　　小形試験片
　＼　　　　、＼、㌔、一＿＿　引張残留応力小
　　、　　　、　　　、、、、

強度は同一となる3＞。

　一方，小型試験片では残留応力が解放されることが多く，

図3に示すように作用応力比を変化させると，作用応力比

に応じて図4に示すように疲労強度が変化する6）。そして，

小型試験片の局限の応力比に対応する疲労強度が大型試験

体の疲労強度のそれであることになる6）。

　上記を踏まえ，溶接継手の疲労強度を小型試験岸を用い，

図3（d）に諒したように最大応力を降伏強度に保ち，最小

応力を応力範囲に応じて変化させる新しい疲労強度評価法

を金材技研が提案した6）。そして，実際に引張残留応力が降

伏強度規模である大型試験片の疲労強度と，小型試験片を

横すみ肉溶接継手

104　　　　　　　　　　　105　　　　　　　　　　　105

　　　破断繰返し数，Nf　（回）

300一δ、双

200一
④
監

）
　loo－b

函50

1『。5

2

図1　試験片寸法による疲労強度の差異

b、　ゆ＼＼鳶＼　　　　平均町

　　叫磁
△　　一69

0　　　14

口　　　97

αr＝αy

107

　　　　　106

破断繰返し数，Nf　（回）

107

図2　作用応力比によっても変化しない大型梁試験体の疲労強

　　度

一385一



金属材料技術研究所研究報告書21（1999）

σ

0

σ
「

σ

△σ
炉N　O

σ　　　＝O
　rnean
（a）R翼一1

σ

△σ

…，・麦σmax

△

0

（C）R漏0．5

N　O

　　　　　　△σ

　　　　　　　N

　σmh＝0

　（b）R・0，従来疲労試験法

σ　　冨σ　期ax　　y

△σ

N

（d）σm欲・σy

　新しい疲労試験法

図3　疲労試験で用いる応力波形

500

400

300

需
氏200
ご

b

　酢100

　　50

　700
　600
　500
　1100
翁

監300
）
b
　200ぐ

函

　100

一　A

＼

＼
＼

＼
＼

△小形試験片、R・0

0小形試験片、6㎜X・6y
。大形試験片、R・0

＼底
、
心、
δ一合一△．△＿

　　oo　　　　　　　　　　哨『益レ

　　　ω　　o

残留応力効果を＼’＼・＿．＿．＿

計算により補正

　　　　大気中、室温、非調質鋼

　　　む　　　　　　　くう
　　　　　コ　
　　　　・漁、＼・＿、　　　　0ドO

　　　　　＼ここ＼返．

謙　㎜憶醜1よ二
．：鰍σ・　　　　’も・｛．．几，
　　　　　　　　　　　α乃8　0

　　　αmln　　　　、、、7。
　R＝
　　　α「ηGX　　馬
L⊥⊥扉＿一一L一坦L＿＿一一＿山

＼＼

／八＼

50
　103 104　　　105　　　｛06

破断繰返し数，Nf（回）

1

鱒

図4　作用応力比に伴う小型試験片の疲労強度の滅少
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用いて新評価法によって求めた疲労強度が室温大気中の軟

鋼について一致することが確認されているη（図5）。

　一方，残留応力の効果を計算によって補正する方法が提

案されているが8），補正結果は図5の一点鎖線に示すよう

に過度に安全な推定を与えることが多い。この補正では，

図6に示すように平均応力の影響が疲労強度を線形に減少

させると仮定し（σ。一σB線），シェークダウンによって最大

応力が降伏強度になるとして，その条件にある一450の線（σ。

一σy）上に疲労強度が低下するとして計算を実施したもので

ある。先に述べたように，計算による補正結果は実際より

　　2Q　　　io5　　　　　　　　　　　　　　　106　　　　　　　　　　　　　　　107　　　　　　　　　　　　　　　106

　　　　　　　　　破断繰返し数，Nf（回）

図5　新評価法による小型試験片の結果（○印〉と大型試験片の

　　結果（［コ印）が一致。実際（口印〉より著しく安全側の予測

　　　（一点鎖線）を与える補正計算

ミ

艶
齢

0

一一一一一一一一＿　　傘・一一櫓

○循　　（尋

平均応力，σm

図6　応力比効果に従う残留応力作用の計算による疲労強度補

　　正

過度に安全側の推定を与えているが，新評価法による実験

結果は残留応力が存在する大型試験片の結果と一致してい

る。

　そこで，この新評価法はISO規格原案「溶接物の疲労試験

法」の一部として室温大気中の軟鋼を前提に採用されてい
る9）。

一386一



新評価法による腐食環境下における疲労特性に関する研究

　本研究では，この新評価法を海水腐食環境に拡張して適

用するための検証実験を行った。そのために海水環境にお

いても安定して使用できる疲労き裂自動検出法を開発し，

それを用いて破断寿命に比べ0ユー0．2焙早期に現れる疲労

き裂発生寿命による疲労強度線図を求め，小型試験片を用

いて行う新評イ諏法によって，大型構造物と等価な疲労強度

が得られることを実証した。

3　試験体及び試験片の製作

　供試材としては，長さ5，500mm，幅2，45Gmm，板厚10mm

の鋼板NK－KA32を用いた。この材料の化学成分を表1に，

機械的性質を表2に示す。

表1　供試材の化学戒分

C Si Mn P S Cu Cr V T．AI

0．13 0．28 L34 0，O19 0，007 0．01 0．02 0．03 0，025

表2　供試材の機械的性質

降伏強度

iMPa＞
粥長強度
iMPa）

伸び
i％）

衝撃値
@（J）

402 521 25 ！80／0℃

　（1）大型梁試験体

　船舶で疲労損傷が発見される部位は，外板や隔壁とスチ

フナーの接続部の角回溶接継手部が多くを占める。そこで，

これを出来るだけ反映するような構造体を大型梁試験体と

することとした。

　すなわち，図7に示す大型曲試験体を製作した。

　（2＞小型試験片

　小型試験片は，大型梁試験体と同様角竹溶接部が疲労き

裂発生点となるような形状とした。すなわち，主板の裏側

にウェブを貫通させる図8に示すような小型試験片を製作

した。

4　残留応力の測定

　試験片に誘起され．た残留応力の実測を，測定長1mmの

2軸ひずみゲーシの貼付けと，その周りの切断によって解

放された値を用いて算鵡した。算出式は以下である。

　　研一（　　El一レ2）・（句幅〉

ここで，σyは応力軸方向の溶：接残留応力，Eは縦弾性係数

レはボアッソン比，εyとε。はそれぞれ応力軸及びそれに直

交する方向の解放されたひずみの測定値である。

　図9に大型梁試験体の結果を，図10に軸非対称小型試験

艮50

判　　　　　　　0@　　　　　　91趣弛リブ

一
ウェブスチフナ

～
｝／

トヲンλウェブ

．一一

P00 ｝一@　　　　　　700 100 1◎q
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図7　大型梁試験虹

鱒

蕊冨
z40

翌

9一一 @　～50一一一　　ト

グライング仕↓

o

　　　　おの　　　　　　　　　

－『i15窒一一 mら。一》窒T5欄r一一一335

」

　　　lo舜

　　　　　5
．．一一

@20D一一一† ‘

　　　　　　　loR
　　3Do　　　L5。’

一　400　一一レへ一一　200　一一ト
　　　　　　　ト

母

一窮

図8　小型試験片
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されている。

図11大型梁試験体試験部分に取り付けた人工海水用試験水槽

カ〔】熟用ヒーター

人工海水タンク
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流皿調整弁
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図12　人工海水循環装置の概念

試験轟食憎

片の結果をプロットして示す。角回溶接止端部を含む断面

の残留応力分布は，板幅中央すなわち溶接止端近傍で引張

の最大値を示し，板端近傍ではこれに釣り合う様に圧縮と

なっている。

　小型試験片の場合も，角回部近傍に引張残留応力が誘起

5　環境条件

　海水腐食試験を実施する場合，米国の試験規格ASTMに

成分調整等を規定したD1141－52がある。そこで，この規格

で規定されている人工海水を製造するために市販されてい

るアクアマリンを購入し，指定された手順に従って溶液を

製造して試験に供することとした。

　なお，溶存酸素濃度を飽和状態とするため，溶液中に空

気を常時吹き込むようにした。

　また，水温については，実船で日光が当る上甲板付近は

60℃に達し，海水に常時触れる部分は20℃であることから，

平均温度として40℃を採用することとした。

　（1）大型梁試験体の環境制御

　大型梁試験体は，全長1，600mm，幅240mmの梁試験体で

あり，三点曲げの試験を実施する。そのため，環境容器は

試験体及び曲げ試験治具等を収容する断熱材を貼った大型

の鋼製の容器も用いた。この容器内に試験体，試験水槽，

人工海水タンク及び曲げ試験治具を収容した。

　なお，人工海水タンクの溶液の量は約60リットルである。

　また，試験部分を覆う試験水槽（図11）をビニルシート

と発砲スチロール板を組み合わせシリコンゴムで接着して

用いた。そして，人工海水タンク内の溶液をポンプで汲み

出して3リットル／分で試験水槽に供給した（図12）。試験

水槽の溶液の容量は約3リットルである。

　（2）小型試験片の環境制御

　小型試験片は，二幅120mmで高さ200mmのスチフナー

が溶接されているが，試験部分だけを覆う円筒容器をシリ

コンゴムで接着してシールを施し（図13），人工海水の制御

は容量の大きな人工海水タンクで行う図12の方式とした。

6　静的載荷によるひずみの計測

　試験片を疲労試験するに先だって，静的載荷時の試験片

のひずみの変化を計測し，軸対称性をチェックするととも
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図13　小型試験片用試験水槽の取付け状況

に応力集中についての情報を取得した。

　図14に大型梁試験体へのひずみゲージの接着位置を示す。

！－5は角回溶接止端近傍の応力集申の傾向を観察するため

に用いた5連の短軸ひずみゲージで，測定長1mm，ピッチ

2mmである。他は測定長ユmmの短軸及び2軸ゲージで

ある。6－11はフランジ上面の溶接止端を含む断齎での応力

分布とその対称性を湖定するのに用いた。なお，これらの

測定に基づいて，疲労試験機の載荷軸の2本の吊棒の長さ

を調節してフランジ上面の対称性を持たせるようにした。

12－27は公称応力のチェックを行うためのもので，付加物端

面から100mmと充分離した位置での測定に使用した。28は

小型試験片との対応を調べるためのものである。図中（）

を付けた番号は板裏側に接着したことを示している。小型

試験片についても同様とした。

　なお，載荷荷重は，荷重計の出力電圧を白点ひずみ計の

0番に入力させ，他のひずみ値と共に記録した。一部につ

いての記録は，パーソナルコンピュータを用いた。

　図15は大型梁試験体の測定結果の例である。（a）は溶接

止端部近傍の5連ゲージによる応力集中の状況を測定した

結果で，角回溶接止端部から離れるにつれ，ひずみが漸減

することを示している。一團園の測定ではひずみ範腿が大

きいが，これは塑性ひずみが生じたことに対応する。2凹

演の載荷では塑性ひずみがかなり滅じ，3回目以降はほぼ

定常値に収束する。（b）は測定圏数が増すにつれ，ひずみ範

8
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（a）角面溶接止端近傍のひずみ集中計測位置
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図14大型試験体へのひずみゲージ接着位置

囲が減少するとともに定常値に収束することを示している。

（c）は上フランジ輻方向のひずみ分布を，（d）は測定回数に

伴うひずみの変化を示している。板幅中央の値が大きいが，

これは，付加物による応力集中の影響を反映している。

　小型試験片の場合，主板の片面だけに付加物，裏面に板

全長に亙るウェブが溶接されている関係上，軸力のみを負

．荷しても曲げ応力が誘起される。そこで，試験開始前に試

験片主板の端部から10mmで，疲労き裂の発生点となる角

回溶：接止端部を含む断錦上の表裏左右に貼り付けたひずみ

ゲージによる測定値を用い，次式によって実断面応力を補

正して負荷応力を作用させた。

　　♂一｛1牽｛会1幹四温｝・一（1＋・）・

ここで，△εs及び△ε8はそれぞれ角図し溶接主板表西及びそ

の裏側板端部で実測されたひずみ範囲である。また，σは主
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図15　大型梁試験体角回部近傍の静的載荷によるひずみ測定結果

板及びウェブ板を合わせた断面積（1，7171nm2）で荷重を除

した公称応力である。なお，応力比0。1で測定した後，砺。x罵

防試験に移行して測定を行っている。また，曲げ成分によ

る表裏のひずみの違いを小さい荷重で測定し，試験荷重の

補正を行って最終的な試験荷重を決定した。

　園16は小型試験片の測定結果の例である。（a）は角圖溶

接止端部近傍の5連ゲージによりR＝0ユで応力集中の状

況を測定した結果である。（b）は主板の板幅方向に沿うひ

ずみの分布を，（C）は5連ゲージにより（㌔。．霊σ。試験に移行

した後の溶接止端近傍の応力集中の様子を示している。

（d）は主板の板幅方向に沿うひずみの分布を妬。、＝σy試験

に移行した後について示したものである。（e）では測定回数

に伴うひずみの変化を応力集中ゲージについて示している。

初期の測定はR＝0．1の条件のものであり，一旦定常値に収

束している。その後，再び大きなひずみが計測されている

のは，R＝0．1の測定を終了させてから（㌔。、漏の試験に移行

したことを示している。（砺x＝（み試験についても，すぐに定

常値に収束することが分かる。

7　疲労試験方法

　腐食疲労試験は，試験速度によって得られる疲労強度が

異なることが知られている。そこで，．海洋波の周期である
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図16小型試験片角圓部近傍の轍勺載荷によるひずみ測定結果
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0．17Hzを試験速度とする必要があって，試験時間が長期に

亘たる。一方，室温大気中の疲労試験には試験速度の影響

が現れないことが知られており，試験時間を短縮してデー

タを得ることが出来る。そこで，まず新評価法の妥当性の

目安を得る目的で，試験速度の早い室温大気中の試験を実

施した。

　大型梁試験体の試験は，図7に示した大きな矢印の位置

を支点として，曲げ応力を試験部分に生じさせた。室温大

気中の試験は，試験速度3－5Hz，応力比R＝0．1とした。

　小型試験片の試験は，軸力載荷式のサーボ油圧式疲労試

験機に試験片張板を直接把持し，最大応力を降伏強度に保

ち，応力範囲に応じて最小応力を変化させる新評価法疲労

試験を行った。室温大気中では，試験速度は7－20Hzとし

た。

　人工海水中の疲労試験では，試験水槽の試験片への取付

けは，平均応力を負荷した状態で行った。これは，シリコ

ンゴムによるシールが負荷の変化量が大きいと剥離するこ

とを防ぐための措置である。

　疲労き裂発生自動検出のためには，海水環境で長時間安

定して変位が計測できる渦電流式変位検出を用い，き裂発

生によるコンプライアンス変化を測定したた。疲労き裂は

角回溶接止端部から発生するので，図17に示すように，付

固定用板

位置調節用ネジ

　　　　エデーカレント式

＝7　変位計

加物（スチッフナー）の平面を被検出面とする変位を測定す

れば，疲労き裂が発生することによるコンプライアンス変

化が測定できる。なお，磁界中に錆の粉等の磁性体が闊入

すると磁界が乱されるので，これを防ぐためシリコングリ

ースを塊状に置いた。また，リード線は，塩化ビニル被覆

だと長時間使用で水分が透過し絶縁抵抗が減って測定不能

となるので，テフロン被覆のものを用いた。なお，検出部

の直径は3．6mmで，変位測定範囲は0．8mmである。

　渦電流式変位検出器の試験片への取付けは，保持用のア

クリル板を主板に押付け摩擦力で固定した（図18，グリー

ス等は写真用として省略）。この時，止端部から保持用アク

リル板端面までの距離は約3mmとした。また，スチッフナ

ー端部の腐食を防止する目的でポリエステルテープを貼り，

その周辺を耐蝕用塗料で保護した。変位振幅は非常に小さ

いので，出力信号を10倍に増幅してAD変換器を通してパ

ソコンに取り込んだ。そして，振幅と平均の値を数値フィ

ルターで平滑化したものを時間との関係でプロットした。

また，振幅が初期値の105％となった時に振幅を一旦0に

だ

羅灘

ポリエステル

　　　テープ

（a）概観

◎

シリコングリース

＼

スチッフナー

研削

試験片

（b）検出部詳細

図17　疲労き裂検出用変位計の取付け状況 図18　変位計取付け部の写真

一392一



新評価法による腐食環境下における疲労特性に関する研究

し，それまでに費やした繰返し数と同じ回数だけ試験振幅

の1／2の振幅の繰返しを最大荷重を保持して繰返し，再

び元に戻す操作を行って，試験破面にビーチマークを導入

した。なお，この操作は数回繰返しビーチマークが数本観

察できるようにした。

8　結果及び検討

　（1）渦電流式変位センサーによるき裂開口変位と繰返し

　　　数の関係

　図19は，試験進行に伴うき裂開口変位振幅の変化の例を

示している。振幅が105％となった繰返し数から，き裂発生

寿命を読取った状況も示してある。いずれの試験片，環境

での曲線も，類似しており，試験片寸法，試験環境によら

ず同様な経過をたどって破断に至った。

　（2）破面に形成したビーチマーク

　図20は，破面に形成されたビーチマークの写真である。

これらのビーチマークは大気中で試験した破面で観察され

たものである。しかし，人工海水中試験で，同様の2段多

嬰

口

5％増

人工海水中

R＝0，1
f　＝　0．17Hz

　NcO
≒Nf

　300

重試験を実施したが，ビーチマークは観察できなかった。

　人工海水中では，破面が溶解されるためビーチマークが

観察できないのではないかと考え，大気中試験でビーチマ

ークが明瞭に観察された三面図21（a）を，人工海水中に数

日間浸した。破面（b）は破面（a）の反対側で母材側の破面

で，腐食前は（a）と同一のビーチマークが観察されたもの

である。（b）ではビーチマークが消失していることが分か

る。したがって，人工海水中では破面が溶解されてビーチ

マークが消失することが検証された。

　そこで，以降では人工海水中の試験については，き裂開

口変位の振幅の記録から疲労き裂の発生寿命を読み取る方

式に変え，2段多重試験は省略することとした。なお，き

裂開口変位の繰返し数に対する変化の傾向は，先に述べた

ように大気中と人工海水中で同様である。

　なお，（a）一（c）は小型試験片の四面，（d）は大型梁試験体

の破面であるが，いずれの破面にも同様なビーチマークが

形成されていることが分かる。

　（3）疲労試験結果

　図22に疲労試験結果を示す。臼抜印は疲労き裂発生寿命

を，黒印は破断寿命を表している。また，直線はそれぞれ

の回帰線および95％信頼区間を表している。信頼区間から

分かるように，大型梁試験体と小型試験片の結果は同一と

見なせ，最大応力を材料の降伏強度に保つ試験法の結果は

構造体の疲労強度に一致することが人工海水環境について

試験時間，t（日）

図19　試験進行に伴う変位振幅の変化

（b）小型試験片，人工海水中で（a）のビーチマークが腐食されて消失

図20　疲労破面に現れたビーチマーク（大気中） 図21疲労破面に現れたビーチマーク（腐食により消失）
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5

も検証された。したがって，適切な試験片形状の小型試験

片を用い，最大応力を材料の降伏強度に保つ試験法によっ

て疲労強度を評価すれば，莫大な費用を要する大型梁試験

片を用いる試験によらないでも，新評価法によって容易に

それと等価な結果を得ることが出来ることが確認できた。

　また，疲労き裂発生寿命は環境によらず一致すると見な

せる。なお，発生寿命と破断寿命の比は人工海水環境で約

5，大気中で約10である。したがって，短期の結果から疲

労寿命を推定できる可能性が得られたことになる。

　溶接止端部近傍5点について行ったひずみ計測結果から，

溶接止端部の弾性応力を推定し，疲労寿命との関係を検討

したが，図22に比べばらつきが増してしまい，合理的な整

理とはならなかった。

6　総括

　海水環境中での溶接構造物の疲労強度特性を求める手段

として，破断寿命に比べ0．1－0。2倍早期に求めることができ

る疲労き裂発生寿命を，海水中においても安定して自動検

出できる疲労き裂発生自動検出機を開発し，疲労強度特性

を実験的に求めた。

　すなわち，疲労き裂が角回溶接止端に発生することによ

るき裂開口変位の変化を，渦電流式変位計で海水中も含め

常時観測し，開口変位振幅の変化として検繊した。用いた

試験片は，実構造物に相当する大型梁試験体と，この一部

を抽出した小型試験片である。

　大型梁試験体と，最大応力を材料の降伏強度に保つ新評

価法を用いた小型試験片の疲労強度：特性は一致し，海水環

境中でも新評価法の有用性が検証できた。したがって，膨

大な設備と労力を使わないでも実溶接構造物に対応する大

型梁試験体と等価な疲労特性が比較的費用をかけずに得ら

れることが確認できた。
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要　　約

　顕微鏡から直接取り込んだ二二上でクリープ強度特性と関わる組織二子を抽出しそれを定量化するための

組織の特徴化（キャラクタリゼーション）の手法を確立することを目的として，顕微鏡から金属組織をデジ

タル画像データとしてパソコンに取り込み，画像解析により組織の特徴化及び定量化を行える新たなシステ

ムを構築した。これにより，従来の暗室を使ったフィルム方式に比べて，短時間で効率的にしかも再現性よ

く高解像度の組織写真が得られるようになり，組織写真や定：量化した数f直データのデータベース化並びにデ

ータの編集や管理が容易になった。このシステムを用いてSUS304H鋼クリープ試験材のクリープボイド，炭

化物，σ相の特徴化と定鑑化を行い，10万時間を超える長時間に至るまでの組織変化を定母的に明らかにし

た。また，再現性よく適正な組織を現出するエッチング技術の高度化を隠指して，マイクロスパッタリング

技術を利用した新しい物理的エッチング手法を耐熱鋼に応用し，再現性よく良好な金属組織を現出できるこ

と，特に，クリープボイドを含む試料のエッチングに適していることを明らかにした。

　本研究の成果は，クリープデータシートの姉妹編として聞阪を計画している「金属組織写真集」の作成に

おいて，膨大な量の金属組織データの編集・保存・管理及び組織の定電化に活用していく。

1　塗下

　我々は，耐熱鋼の長時間クリープ強度特性がクリープ変

形ゆの微細組織変化に強く影響されることをクリープデー

タシートに関連した研究でこれまで明らかにしてきた1・2）。

例えば，高温構造材料として広く利用されているSUS304

鋼，S｛JS316鋼などのオーステナイト系耐熱鋼では，短時間

から長時聞になるにつれ，クリープ破断特性は三内破壊か

ら，粒界三重点でのくさび形クラックによる破壊，粒界炭

化物界顧に生じる粒界クリープボイドの合体による粒界破

壊，粒界σ相界画に生じるクリープボイドによる粒界破壊

へと変化していく。このように，クリープ変形・破壊挙動

は組織変化と密接に関係するので，クリープ損傷評価や寿

命予測を高精度化するには，クリープ変形・破壊挙動を支

配する組織因子の特徴化並びに定量化が必要である。組織

の定量化のためには，特に，

α〉実用耐熱材料は多元系で複雑な組織を呈するが，適正

　　な組織を再現性よく現出するためのエッチング技術

（2＞複雑な組織の中からクリープ強度特性に関わる特定の

　　組織因子（例えばσ相）を特徴化及び定量化する技術

の確立が不可欠になっている。また，ネガフィルムを用い

た従来の組織写真撮影では現像・焼付け作業が繁雑で管理

に多大な労力を要する上，研究者の召で組織写真を解析す

る手法では大量のデータの効率的処理は実際上困難であっ

た。そこで，写真撮影から解析まで効率的に処理できる一

環システムの構築が望まれていた。

　本研究では，画像科学に立脚して，顕微鏡から直接取り

込んだ懸面上でクリープ強度：特性と関わる組織困子を抽出

しそれを画像データ化するための組織の特徴化（キャラク

タリゼーション〉の手法を確立することを目的とした。こ

の目的のため，顕微鏡から金属組織をデジタル画像データ

としてパソコンに取り込み，画像解析により組織の特徴化

及び定量化を行える新たなシステムを構築するとともに，

このシステムを用いてクリープボイド，炭化物，σ相の特徴

化と定：量化を行った。これと平行して，再現性よく適正な

組織を現出するエッチング技術の高度化を欝指して，マイ

クロスパッタリング技術を利用した新しい物理的エッチン

グ手法を耐熱鋼に応用し従来の化学エッチングと比較検討

した。試料は，クリープデータシートで既に10万時間程度

まで試験済みのSUS304H鋼を主として用いたが，本鋼はク

リープデータシートの姉妹編として出版を計画している金

属組織写真集の第！回発刊（平成10年度〉の対象材になつ
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ている。

2　金属組織の画像化システム

2．1　はじめに

　本章では，複雑な金属組織を画像化するシステムの構築，

さらに，その画像からクリープ損傷評価や寿命・余寿命予

測に必要な金属組織因子を抽出して定量化するための手法

について述べる。

2．2　実験方法

　試料は750，700，650，600および550℃で長時間試験した

SUS304王｛鋼を用いた。金属組織観察は，クリープ試験材の

縦割り断面の破断部，平行部およびねじ部（無応力部）に

ついて，光学顕微鏡（光顕），走査型電子顕微鏡（走査電顕）

および透過型電子顕微鏡（透過電顕）を用いて行った。観

察倍率は，光顕が100～1000倍，走査電顕が500～5000倍，

透過電顕が2000～50000倍とした。析出物の岡定は，抽出残

渣のX線回折および透過電顕を用いた電子線回折により行

った。

2．3　結果および考察

2．3．1　金属組織のデジタル画像データ化処理

　金属組織のデジタル画像データ化処理のためには，まず，

金属組織を明瞭に現出させ，次に，その金属組織を正確に

表現するための観察手段（顕微鏡）を選択する必要がある。

クリープ試験した材料の金属組織の全体像を表すには光顕

が適している。個々の金属組織困子については，通常，結

晶粒や大きな析出物を対象とする場合はやはり光顕を，転

位下部組織や微細な析黒物の場合は透過電顕を，またクリ

ープボイドやクラックの場合は走査電顕が用いられる。さ

らに，必要に応じて分析装置等が用いられる。

　顕微鏡像は最終的には写真として取得するが，従来は，

ネガフィルムを用いて顕微鏡像を撮影し，フィルムを現像

後，印画紙に焼付けして写真を得ていた。この問，暗室を

使用しなければならず，その作業蒋聞は，水洗したフィル

ムおよび印画紙の乾燥までを含めると，フイルム1本分の

写真を得るまでに数樹間かかるし，撮影条件の選択や現

像・焼き付けの失敗もしばしばある。また，金属組織写真

とクリープ強度データを組み合わせて変形・破壊機構など

の検討をするには，従来のネガフィルム方式は煩雑なため

不向きで，組織写真情報を効率的に編集・管理しやすいシ

ステムの構築が不可欠である。

　本研究では，暗室を用いた現像・焼付け作業に代え，金

属組織像をデジタル化し，デジタル画像を直接，パソコン

に取り込むシステムを構築した。図1にそのシステムの概

略図を示す。光顕の金属組織像はデジタルカメラを用いて

直接，本システムのパソコンに取り込む。また透過電顕お

よび走査電顕の像は装置に備えたパソコンから光磁気ディ

スク（MOディスク〉を介して本システムのパソコンに取り

込む。取り込まれた画像は直ちにモニター上で確認し，問

デジタルカメラ〔『甲

　　　　　鯨

　　　　　光顕

旦

陶尉｝［』

「皿匠iヨ

團・・デ…

電顕

デジタルプリンター

プリンター

　　　　　　　　　　　　　　　　デ　タへ　ス

　　　　　　　　　　　　↑
　　　　　一→團…一一…、
　　　　　　　　醗Oディスク　　　：
　　　MOドライ　　　　　　　　　：

パソコン　　　　　　　　i
　　　　　　　　　　　　　；　　　　　　囹　　　　　　　MOディスクー一一一一曽』

「二∵「［
画像解析装麗

筆1　金属組織画像処理システム

題がなければコントラストやサイズの調整，文字情報の入

力等を行う。さらに，画像解析装置を用いて金属組織因子

の定量的計測を行い，金属組織画像と合わせてハードディ

スクあるいはMOディスクにデータベースとして保存する。

また，必要に応じて，デジタルプリンターを用いた高解像

度の写真印刷を行う。なお，既にネガフィルムに収められ

ている金属組織については，スキャナーを用いて画像化す

る。

　本画像化処理システムの採樹により，従来のネガフィル

ムを胴いた場合に比べて，遜色のない高解像度の金属組織

画像が約1／5の時間で，簡便に，：再現性よく得られるように

なった。

2．3．2　金属組織因子の抽出・定量化処理

　金属組織の定量化は，醐像解析装置や分析装置等を用い

て行った。図2は，SUS304H鋼に現れた粒界σ相と，その

界面に生じたクリープボイドについて，それぞれ数や大き

さを計測するための践像処理過程の一部を示したものであ

る。共存する種々の金属組織因子から，クリープ特性に大

きな関わりを持つ粒界σ相とクリープボイドをそれらの形

状や大きさを変えることなく抽出することができている。

この処理を経て，これらの単位繭積あたりの生成数，面積

率，成長方位，アスペクト比（長軸と短軸の長さの比），分

布状態，共存関係等が容易に求めることができる3）。また，

特定の析出物のみをうまく抽出することにより，クリープ

中の析出物の化学成分の変化や相変化等，さらに有用なデ

ーー ^が得られる。
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図2　SUS304H鋼クリープ試験材に生じた粒界σ相およびクリープボイドの定量的計測のための2値化処理

　得られた金属組織因子の数値データは，クリープ寿命消

費率や温度，応力および時間等の関数として整理すること

により，寿命・余寿命評価等に活用することができる。

2．4　小括
（1）

（2）

クリープによって生じた複雑な金属組織の顕微鏡写真

を得る手段として，従来のフィルムを用いた時間を要

する方法に代え，金属組織像をデジタル信号により画

像化するシステムを構築した。この方法により，高解

像度の金属組織画像を短時聞に，簡便に，また再現性

よく取得することができた。

画像化した金属組織からクリープ特性の解析や使用履

歴の推定に有用な金属組織因子を抽出し，定量的な計

測を行い，精度よく数値データ化するための手法を確

立させた。

3　画像処理法を用いた析出物の定量化及び化学成分

　　分析

3．1　はじめに

　耐熱鋼は，高温使用中に金属組織変化が生じ，種々の炭

化物や金属間化合物が粒内あるいは粒界に析出する鋤。こ

れら析出物の種類や形態は，使用する温度や時間によって

変化するため，逆に析出物の生成量や生成数あるいは化学

成分の変化などの組織変化から使用条件を推測することも

可能であると考えられる。そこで，SUS304H鋼を用いて，

試験時間及び試験温度に伴う金属組織変化を調べ，得られ

た金属組織画像を用いて長時間クリープ強度特性に重要な

粒界炭化物やσ相の画像処理を行い，その解析方法につい

て検討した。また，これら析出物の試験温度および時間に

伴う化学成分の変化についても検討した。

3．2　実験方法

　供試材はクリープデータシートを実施している9ヒート

のSUS304H鋼4）の中から，平均的な強度を示すヒートを用

いた。組織観察は，応力が負荷された試験片平行部ど無負

荷とみなせるねじ部の両方について，光顕，走査電顕及び

透過電顕を用いて行った。析出物の同定は透過電顕による

電子線回折及び電解抽出残さのX線回折により行った。析

出物の化学成分は埋め込み材及び抽出レプリカ膜を作成し

EDXを用いて測定した。光顕組織の画像処理は，第2章で

述べた画像処理装置を用いて行った。
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図3　SUS304H鋼ク11一プ破断材の光顕組織

3．3　結果及び考察

3．3．1　SUS304H鋼の長時間クリープによる組織変化

　図3に本供試鋼の600，650及び700℃の1万，5万及び10

万時間破断材の平行部及びねじ部の光顕組織を示す。ねじ

部では600℃の約1～5万時間，650℃の約1万時間で粒界

に連続した炭化物M23C6が観察された。700℃の高温長時間

側では粒界のM23C6はほとんど消失して塊状のσ相のみと

なり，最長の700℃，17万時間では粒界σ相は20μm以上の大

きなものが多数観察された。また粒内には一部針状のσ相

が観察された。平行部では粒界M23C6は600及び650℃，1万

時間破断材で観察され，粒界σ相は700℃の最長時間破断材

を除く全ての試料で観察された。粒界σ相はねじ部と同様

700℃，約5万時間で20μm以上の塊状のものが多数観察さ

れた。しかし，最長の17万時間破断材では，粒界にσ相は観

察されなかった。これは，クリープ中に生成したクラック

に大気が導入され，σ相が窒化物に変化したためと推察さ
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れた。

3．3．2　粒界σ相の画像解析による定量化

　上記のように，炭化物に比べ粒界σ相の形態変化は顕著

であり，時間の経過に伴って最大20μm程度まで粗大化し

た。この粒界σ相に着目し，まず画像処理によりその生成量

や生成数を測定した。

　図4に破断材平行部及びねじ部中に観察された粒界σ相

を画像解析により定量化した結果を示す。図4（a）は粒界σ

相の藤積率の変化で，試験片ねじ部では温度及び時間の増

加に伴い面積率は増加していき，700℃17万時聞では約

3。5％にまで増加していた。一方，試験片平行部では，増加

傾向はねじ部と同様であるが，各温度ともねじ部を約2倍

以上上圓っていた。図4（b）に粒界σ相の単位面積当たりの

個数の変化を示す。試験片ねじ部では温度及び時間の増加

に伴い粒界σ相の数は増加していくが，試験片平行部では

各温度とも時論の経過に関わらずほぼ一定の値を示してい

た。図4（c）に粒界び栢の大きさの変化を示す。試験片ねじ

部ではいずれの温度もほぼ一定で変化しないのに対し，試

験片平行部では各温度とも時間に伴い増加し，高温になる

ほど急激に増加していた。

3．3．3　粒界析出物の化学成分変化

（1＞粒界σ相の化学成分変化

　図5に，図3に示した600，650及び700℃破断材ねじ部に

観察された，粒界σ相の破断時聞に伴う主要化学成分Fe，
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Cr及びNiの濃度変化を示す。700℃では時問の増加に伴い

Feが3～5wt％程度減少し，逆にCrは5～8wt％程度増

加した。Niはほとんど変化していない。しかし，他の温度

では各成分ともほとんど変化せず，σ相は大きさや形状は

大きく変化するが，成分的には安定な析出物であることが

わかった。

（2）粒界のM23C6炭化物の化学成分変化

　図6に650℃の約70，2000，1万及び7万時間破断材ねじ

部に観察された粒界M23C6の透過電顕写真を示す。　M23C6

は約70時間では粒界上に連続的に析出しているが，時間の

経過に伴い析出間隔が粗となり，約7万時聞では粒界上にま

ばらにみられる程度に数は減少している。また析出サイズ

は70時間では約0．2μm，7万時間では約1μmとそれ程大

きな変化はなかった。

　図7に600，650及び700℃各破断材ねじ部に観察された粒

界M23C6の主要化学成分であるFe及びCrの試験時間に伴

う濃度変化を示す。各温度ともCrは短時間側から長時間側

にかけて増加し，Feは逆に減少していた。しかし，600及び

650℃では長時間側でもCrは大きく増加（Feは大きく減少）

していくのに対し，700℃の長時間側ではCr及びFeともそ

の変化は小さくなり，飽和する傾向がみられた。Cr量は

6GO。C短時間側の約67wt％から700℃長時間側の86wt％ま

”一

；㌦　・　辱

で変化していた。

3．4　小括

（1）600，650及び700℃ではσ相及びM23C，が粒内及び粒界

　　に多数析出したが，粒界のσ相及びM23C6各々について

　　サイズ，個数，面積率の時間変化を測定した。無応力

　　下のねじ部に比べ応力下の平行部では，応力による析

　　出の促進効果がみられた。

（2）粒界σ相は，試験時間及び試験温度の増加に伴い生成

　　量・数が増加し，析出のノーズ温度である700℃では長

　　時間側で面積率が3．5％程度まで増加した。

（3）粒界σ相の主要化学成分Fe，　Cr及びNiの試験時間に伴

　　う濃度変化を測定したが，各成分ともほとんど変化し

　　なかった。一方，粒界M23C6の場合はσ相とは異なり，

　　Feは減少し，Crは増加した。Cr量は600℃短時間側の67

　　wt％から700℃長時間側の86wt％まで変化した。

（4）上記のように粒界析出物の生成量や化学成分の変化と
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使用温度及び時聞とは密接な関係にあるので，系統的

に金属組織データを取得すれば，実機使用材の使用条

件の推定に使える非常に有効な手段になり得る。

4　適切な金属組織画像を得るためのエッチング技術

　　の改善

4．1　はじめに

　一般に，金属組織は，二二を用いて，化学的（浸漬法）

あるいは電気化学的（電解法）にエッチングを施すことに

より現出している。しかし，このような化学エッチングは，

材料の種類や使用履歴等の窪いによりエッチング感受性が

異なる5）ため，適切なエッチング液やエッチング条件を見

出すことが難しい。例えば，浸：漬法においてはエッチング

液の種類やエッチングの程度によって金属組織が異なって

観察されることが，また，電：解法においては試料の端部が

選択的にエッチングされ易く，表面近傍やクリープボイド

の界面等がオーバーエッチングになってしまうことがしば

しばある。

　そこで本研究では，化学エッチングによる金属組織現出

法の問題点を抽出して最適化を計るとともに，化学エッチ

ングに代わる金属組織現拝島として，マイクロスパッタリ

ング技術を利用した新しいエッチング法を開発し，適切な

組織画像を得るためのエッチング法・観察法について検討

を行った。

4．2　実験方法

　供試材には，クリープデータシートとしてクリープ破断

試験を実施している多数の材料の中から，金属組織が異な

り，化学エッチングの条件が大きく異なるフェライト鋼の

1Cr－1Mo－0．25V鋼，オーステナイトステンレス鋼の

SUS304HおよびSUS316R鋼，　Ni基超耐熱合金のhlcolle1

713Cのクリープ試験材を用いた。表1にこれらのクリープ

試験材のクリープ試験条件を示す。

　化学エッチングは，1Cr－1Mo－0．25V鋼については4％ナ

イタール液（4％硝酸一エタノール溶液）を用いた浸漬法，

SUS304HおよびSUS316疑鋼については10％塩酸一一エタノ

ール液を用いた電解法，そして，hcollel　713C合金につい

ては希釈した王水（硝酸1：塩酸3：水2）を用いた浸漬

法によりそれぞれ行った。また，エッチングのされ．方に大

前1　供試材のクリープ試験条件

試料 クリープ試験条件

1Cr一鍋。－0．25V鋼 550。C，157MPa，　t；48000h（し／しr＝0．9）

SUS304猛鋼 750。C，　37蚤4Pa，t；　9600h（t／しr二e，9）

SUS316H鋼 750。C，　37ム4Pa，し＝　320〔｝h（t／しr；0．9）

王ncone王7圭3C合金 850。C，　22MPa，tr；2500h（破断）

きな影響を及ぼす研磨の影響について，研磨の程度を変え

ることにより調べた。

　マイクロスパッタリングによるエッチングは，東京理科

大学で開発されたペニング放電マイクロスパッタリング装

麗6＞に改良を加え，行った。図8に装置の基本電：極構成を示

す。2枚の平板陰極（Cl，　C2）間に円筒状陽極（A）を置き，

その軸方向に磁場（B＞を付加する。陰極の一方に小孔を設

け，その背後に基板（試料S＞を配置する。装置内を排気し

た後，Arガスを導入し，陽極に正電位，陰極にアース電位

を与えると電極闇に放電が生じ，生成されたAr正イオンが

陰極面を衝撃してスパッタリングする。その過程で小孔を

通して試料がスパッタリングされることによりエッチング

される。

　金属組織観察は光顕および走査電顕を用いて行った。光

顕では100～1000倍，走査電顕では1000～5000にて観察し

た。

4．3　結果および考察

4．3．エ　化学エッチングの最適化

　SUS304H鋼やSUS316H書il可のようなオーステナイトステ

ンレス鋼では，母相が柔らかいため研磨時に愚相表面が流

動を起こし，本来存在すべき析出物やクリープボイドを隠

してしまう場合がある。これに対し，隠れた析出物やクリ

ープボイドを現出させる突破で，最：終のパフ研磨と化学エ

ッチングを繰り返し行い，本来の金属組織を官海させる工

夫をしている7）。図9はその一例で，SUS304H鋼クリープ

試験材についてパフ研磨と化学エッチング過程の繰り返し

数を！囲，2囲，3鰯とし，同一視野について観察したも

のである。パフ研磨とエッチング過程の繰り返しを多くす

　　　　　　　　　　懸8

　　　　　　　　　s　　　　M

c璽　　　欝醗懸耀職／
　灘羅鎌灘灘二黒難礁螂目溢難難論鞭灘灘灘繋

C黛

8／
　　　　　　　　　　　一

A：円筒状陽極　　C1，C2：陰極
H：！』、子LB

S：試料
　　図8　スパッタ

：磁場　M：マスク

ング装置の基本電極構成
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図9　SUS304H鋼クリープ試験材の金属組織の現れ方に及ぼ

　　すパフ研磨と化学エッチングの繰り返しの影響

るほど，粒界σ相は明瞭となり，その界面にクリープボイド

が明瞭に現れるようになる。図！0はパフ研磨と化学エッチ

ング過程の繰り返し数によるクリープボイド定量値への影

響を調べた結果で，Aパラメータ値8）および数密度を計測

したものである。ここで，Aパラメータはクリープボイド

が存在する粒界の割合，数密度は単位面積あたりのクリー

プボイドの生成数である。Aパラメータおよび数密度とも，

繰り返し数を多くすると，これらの値は増加していき，や

がて変化がほとんどみられなくなる。これより，繰り返し

を3回程度行えば，金属組織が明瞭になるとともに，クリ

ープボイドの定量値はほとんど変化せず，一定値を示すよ

うになることがわかった。

4．3．2　マイクロスパッタリング技術によるエッチン

　　　　　　グ

　図11及び図12は1Cr－1Mo－0．25V鋼，　SUS316H鋼および

Incone1713C合金のクリープ試験材のマイクロスパッタリ

ング法により得られた金属組織を化学エッチング組織とと

もに示したものである。スパッタリングはターゲット（陰

1

心
く

　　σ1
＜

Q3 ?ノ1で一△一△一

Q2ム／　　　　△

SUS304H
△＿

750℃β7MPa
t＝9600h
t！tr＝0．94

　×1000
　　　　0

凌雲2・・

＝・｛融

へ癒50
　　　00

　　2　　4　　6　　8　　10
化学エッチングとパフ研磨の繰り返し数

台10SUS304H鋼クリープ試験材の化学エッチングとパフ研

　　磨の繰り返し数とクリープボイドの定量値との関係

極）にAuを用い，陽極電圧1kV，放電電流10mA，時間5

分の同一条件で行った。また，化学エッチングはそれぞれ

その材料について最適と思われる方法および条件で行った。

マイクロスパッタリング法により，いずれの材料も析出物

やクリープボイドが明瞭に現れており，化学エッチングと

それほど遜色のない金属組織が得られた。1Cr－1Mo－0．25V

鋼はベイナイト組織で，析出物（炭化物）および旧オース

テナイト粒界に生じたクリープボイドが，SUS316H鋼はオ

ーステナイト組織で，学内の析出物，粒界のσ相およびその

界面のクリープボイドが，そしてInconel　713Cはγ（臼いコ

ントラスト）とγ’（黒）の2相組織がよく現れている。

　マイクロスパッタリングによりエッチング効果が得られ

るのは，炭化物やσ相などの析出物の結晶構造や構成元素

が素地のそれと異なることにより，スパッタリング率が異

なるためと考えられる。図11及び図12の金属組織では，析

出物よりも母相のスパッタリング率が高いため，化学エッ

チングの場合と同様，析出物が凸面を呈している。化学エ

ッチング法では，材料の違いはもとより，同一材料であっ

ても使用履歴の違いによってエッチング感受性が異なり，

最適なエッチング方法や条件を選択する必要があるが，マ

イクロスパッタリング法では，金属組織の大きく異なる材

料のエッチングが同一のスパッタリング条件で可能であっ

た。

　図13はSUS316H鋼クリープ試験材について，スパッタリ

ング時間を1分，3分，5分と変えたときにエッチング面

に出現した金属組織である。スパッタリング時間を1分

～5分に変えても，クリープボイドの形状は変化していな
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図11マイクロバッタリング及び化学エッチングにより得られ

　　　た金属組織の光顕写真

図12マイクロバッタリング及び化学エッチングにより得られ

　　　た金属組織の走査光顕写真

いことがわかる。クリープボイドはスパッタリング時間が

短く，すなわち，エッチング程度が少ない段階から明瞭に

現れている。図14は種々のスパッタリング時間に対するク

リープボイド定量値を計測した結果である。データはやや

ばらついているものの，図10の化学エッチングの場合と異

なりスバッタリング時間の違いによる変化はほとんど認め

られなかった。

　金属組織の現れ方は，エッチングの良し悪しだけではな

く，エッチングに先がけて行う表面研磨の状態にも大きな

影響を受ける。研磨が不十分であると，適切なエッチング

を行っても，明瞭な金属組織が現れない場合がある。そこ

で，研磨の仕上げ状態がエッチングのされ方に及ぼす影響

を化学エッチングおよびマイクロスパッタリングの場合に

ついてそれぞれ調べた。図15はSUS316H鋼のクリープ試験

材について，機械研磨を6μm粒子のダイヤモンドによる

パフ研磨までで止めた（通常は，さらに1μln粒子のダイヤ

モンドおよび0．05μm粒子のアルミナによるパフ研磨まで

行う）後，化学エッチング（a）およびマイクロスパッタリン

グ（b）を行った光顕組織である。化学エッチングでは，研磨

キズが強調されて現れており，また析出物の輪郭が不明瞭

となっているが，マイクロスパッタリングでは，研磨キ・ズ

はほとんど消え，金属組織がよく現れており，0．05μm粒子

のアルミナによるパフ研磨まで行った場合とほとんど差が

なかった。

4．3．3　金属組織因子の定量的評価のための観察法

　図16は金属組織の現れ方や定量値に及ぼす観察倍率の影

響を調べた結果であり，SUS304H鋼のクリープ試験材の同

一視野について，光顕および走査電顕で観察倍率を変えて

観察した結果である。粒界び相とその界面に生じたクリー

プボイドを観察したものであるが，同一のクリープボイド

であっても，倍率の違いにより形状が異なってみえる場合

がある。図17は各倍率においてクリープボイドのAパラメ

ータ値を計測した結果を示すが，倍率によって定量値が異

なり，高倍率で観察する方が大きな値となっている。高倍

率になるほど，低倍率でみえなかったクリープボイドがみ

えるようになるためと考えられる。これより，クリープボ

イドの計測は，一定の倍率で行う必要があることがわかる。

選定倍率としては，損傷の程度によって変える必要がある
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図13SUS316H鋼クリープ試験材の金属組織の現れ方に及ぼ

　　すスパッタリング時間の影響

　　　　　O12345678
　　　　　　　　　スパッタリング時間／分

図14SUS316H鋼クリープ試験材のスパッタリング時間とク

　　　リープボイドの定量値との関係

（3）マイクロスパッタリング技術を用いたエッチング法に

　　より，化学エッチングに近い良好な金属組織を現出さ

　　せることができた。

（4）マイクロスパッタリング法では，材質や試験条件等の

　　異なるクリープ試験材について，同一条件のスパッタ

　　リングを施すことにより，最適化学エッチングの場合

　　と同程度の金属組織を得ることができた。

㈲　マイクロスパッタリング法では，スパッタリングの程

　　度の違いによる金属組織の現れ方への影響は小さく，

　　特に，クリープボイドの定量的計測に適していること

　　がわかった。

5　まとめ

が，クリープボイドのように微小に発生し，比較的大きく

成長するものでは，光顕，走査電顕ともに観察が可能な1000

倍が適当であるといえる。

4．　4　　ノ」馬鐸

（1）化学エッチングにより金属組織を明瞭に現すためには，

　　材料の種類や使用履歴ごとに最適エッチング条件を選

　　定することが重要である。

（2）化学エッチングでは，研磨時に隠れた析出物やタリー

　　プボイドが十分に現れない場合がある。その対策とし

　　て，最終のパフ研磨とエッチングを繰り返し行った。

　　この繰り返しを3回程度行うことにより，析出物やク

　　リープボイドは明瞭に現れ，クリープボイドの定量値

　　は一定値を示すようになった。

　組織をデジタル画像として取り込み画像処理までできる

一環システムを作り，これを用いてSUS304H鋼中のクリー

プボイド，炭化物，σ相などの定量化を行った。この手法は

クリープ強度特性と微細組織の関係を検討する上で有効で

あることがわかったので，今後積極的に他の材料へも応用

していきたい。

　また，クリープにより生じた金属組織の系統的な画像デ

ータ及び析出物のサイズなど定量化した数値データは，デ

ータベース化するとともに，クリープデータシートの姉妹

編の「金属組織写真集」として材料別に広く公表する予定

である。その際，膨大な量の金属組織データの編集・保存・

管理が必要となるが，本研究で構築したシステムを有効に

活用していく。
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クリープ損傷組織の画像キャラクタリゼーションに関する研究

　　　　　　　化学エッチング　　　　　　　マイクロスパッタリング

　　　　　　　　SUS316H，700℃1，37MPa，　tr＝17429．8h

　　　　　図15SUS316Hクリープ試験材の6μm粒子のダイヤモンドによる研磨後の化学エッチング

　　　　　　　　およびマイクロスパッタリング組織

SUS304H　750℃，37MPa，　t＝9600h（t／tr隅0．94）

図16SUS304H鋼クリープ試験材の同一視野を種々の倍率で観察した光顕および走査電顕組織
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