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	1	 	はじめに

筆者は、1979年に金属材料技術研究所（現物質・材料研

究機構）に入所以来、一貫して必要な特性を発揮する合金の

化学組成と構造を予測するための合金設計に関する研究に従

事してきた。実用合金には複数の合金元素が添加されてお

り、組成も含めた組合せは膨大な数になる。従って、合金の

性能を最大限に発揮させるためには、特性発現を担う合金の

内部組織及び組成因子を予測し制御する合金設計技術を駆

使した効率的な合金開発が不可欠である。

筆者らはTi合金について、統計熱力学モデルを適用して、

構成相の体積率や固溶強化度等の組成、組織因子に関する

計算手法を構築し、従来合金の性能を大幅に上回る超塑性

Ti合金の開発に成功した 1）。さらに、合金設計法の高度化を

めざして、長範囲や短範囲の規則度等の原子配置を考慮した

合金設計法の開発を進めてきた 2）。フェライト鋼の高温強度

について原子配置の観点から解析を行い、その支配因子を明

らかにし、固溶体構造の設計手法を構築した 3）。その後、分

子動力学法、Phase Field法等の計算科学手法により、合金

のガラス形成能、金属ガラスの微細構造、緩和過程、結晶化

過程に関して一連の解析を行い、金属ガラスの物理解明、合

金の再結晶挙動解明に挑戦してきた。本稿では、これまでの

研究内容を紹介するとともに、合金設計の今後の方向につい

て述べる。

	2	 	超塑性Ti合金の設計と特性

国家プロジェクト「高性能結晶制御合金」（1981-1988年）の

一環として、ジェットエンジンのコンプレッサーディスクなど

への応用を目的とした、超塑性変形能に優れ、かつ高温比強

度の高い Ti合金の開発研究を進めた 1）。Ti合金は軽量で強

靭性に富み、かつ耐食性に優れているが加工性に難点がある

ため、超塑性変形を利用して加工歩留まりの向上を狙った研

究開発である。超塑性加工には結晶粒径が微細で、高温で

成長が遅い組織が有効であり、Ti合金の場合、Fig.1に示す

α相（黒い部分、hcp構造）とβ相（白い部分、bcc構造）か

らなる合金が適している。合金を構成する相の割合を超塑性

特性の観点から最適化するとともに、使用温度である 573K

における引張特性を改善するための成分調整がここでの合金

設計である。

本研究では、1173Kで平衡させた 21種類の合金における

α相とβ相の分析組成データを用いて重回帰分析を行い、互

いに平衡するα相とβ相の組成が満たす条件式を回帰式の形

で求めた。この関係式を用いて両相の量比や固溶元素量を変

化させた合金を設計し、超塑性特性及び引張特性に及ぼす各
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Fig.1　 Back-scattered electron micrograph of GT-51 alloy solution 
treated at 1123K for 1h and quenched in water1）
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種組織因子、組成因子の影響を定量的に明らかにするための

研究を行った。

β／α＋β変態点（β -transus）の大きく異なる合金を用い

て、超塑性特性に及ぼす試験温度とα相の体積率の影響につ

いて検討した。超塑性特性を代表するパラメータである歪速

度感受性指数（m値）を歪速度急変試験により求め、m値に

及ぼす試験温度（T）とα相の体積率（Vα）の影響について重

回帰分析により検討し、以下の関係式を得た。

 m値＝ － 17.128［（T/1000）－ 1.095］2 

－ 0.514（Vα－ 0.426）2＋ 0.422 ………………（1）

この関係式から、試験温度1095Kで、α相の体積率が0.426

のときにm値が最大となり、超塑性特性の最適設計条件で

あることがわかる。

一般にα＋β型 Ti合金は、α＋β領域で溶体化熱処理を

行い、ついで低温で時効処理を行って使用されるため、溶体

化温度でα相であった部分（一次α相）とβ相であった部分

（旧β相）の寄与を考慮する必要がある。この合金の使用温度

である 573Kにおける引張特性に及ぼす、一次α相の体積率

（Vα）、一次α相の固溶強化度（dDE）、旧β相の電子 /原子比

（e/a）の影響について、重回帰分析により以下の回帰式を得

た。

 引張強度（MPa）＝  2543.6－ 3627.6Vα＋ 1170.4Vα・dDE 

＋ 1744（1－Vα）（e/a－ 4） 

－ 186（1－Vα）・Tag/100

 破断伸び（％）＝ － 27.91－ 9.28Vα＋ 13.08dDE 

＋ 2.95Tag/100 ……………………（2）

Tagは時効温度（K）である。一次α相の固溶強化度（dDE）

は、Tiと各合金元素の 2元系合金の固溶強化に関する研究

結果を、多元系Ti合金に拡張した次式で表す。

 dDE＝Σxi・|（Di-DTi）/DTi  |・100＋Σxj・Δρj ……（3）

i：遷移金属元素、j：非遷移金属元素、xi,xj：一次α相中

の i、j元素濃度（at％）、Di-DTi：原子半径、Δρj：j元素を

添加したときの電気抵抗の変化量（Ω・cm/at％）

これらの超組成特性及び高温強度に対する予測式を用いて

超塑性 Ti合金の開発を試み、従来の合金を上回る性能の合

金開発に成功した 1）（Fig.2参照）。

	3	 	材料設計基盤技術としての	
平衡状態図計算

超塑性Ti合金の研究開発を開始した当時は自由エネルギー

データベースの整備が充分ではなく、状態図計算手法

（CALPHAD、Calculation of Phase Diagram）を活用でき

なかったため、経験的な手法で合金設計を開始したが、筆者

らは適用範囲の拡大を目指して熱力学モデルに基づく平衡計

算を試みた。Hiller tの準正則溶体モデル 4）を用い、相互作

用パラメータの値としては主にKaufmanとBernstein5）及び

KaufmanとNesor 6）の報告値を用いることで、回帰式を用

いた場合と同程度の精度でα/β相平衡計算が可能なことを

示した 1）。更に、侵入型元素の酸素を熱力学計算に含めるこ

とにより、計算精度は向上した 1）。

現在では、Thermo-calc7）などの状態図計算ソフトが市販

されている。近年の、熱力学モデルの高度化と自由エネル

ギーデータベースの充実により、複雑な多元系実用合金の状

態図を精度良く再現できるため、鉄鋼材料等の開発現場で活

用され、実験に要する多大な労力と費用の節約に大いに貢献

している。

3.1　CVMによるTi-Al系二元系状態図の計算

金属間化合物では原子の長範囲の規則的な配列に起因し

て耐熱性等の優れた特性が発揮される。筆者らは、革新的な

航空宇宙用の軽量耐熱部材として有望な TiAl（L10）などの

Ti-Al系金属間化合物材料の組織及び構造の設計に、原子の

配列を考慮できるCVM（Cluster Variation Method）8）を適

用した。モンテカルロ法とくりこみ群による解析を行った結

果、hcp/D019相境界の熱力学的な相平衡計算では、第 2近

接の相互作用を考慮することが不可欠であることが明らかに

Fig.2　 Tensile properties of developed alloys and commercial alloys 
at 573K with a strain rate of 3x10-4s-11）
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なった 9）。そこで、D019（Ti3Al）及び L10（TiAl）規則相につ

いて、第二近接の原子間相互作用を取り扱うため八面体＋四

面体近似のクラスター変分法を適用し、Ti-Al二元系状態図

の計算を試みた。hcp相とD019（Ti3Al）相については、共通

の第 k近接の有効対相互作用V（k）（＝（1/4）［V11
（k）＋V22

（k）－

2V12
（k）］）（k＝ 1,2）を用い、hcp/D019変 態の臨 界 温 度

（1437K）及び相境界を再現できるように決定した。bcc及び

L10相についても、各相境界を再現できるようにV（k）の値を

決定した（Table 1参照）。D019（α2-Ti3Al）及びL10（γ-TiAl）

構造の配置エントロピーは八面体＋四面体近似のCVMによ

り記述した（Fig.3参照）。

Fig.4にV（1）を一定とし、V（2）/V（1）を変化させた時の hcp

（α）/D019（α2）相境界の計算結果を示す。V（2）/V（1）が 0から

－ 0.3に減少すると、ピーク温度が高温、高 Al側へ移動する

ことが確認された。また、V（2）/V（1）の減少にともない、高 Al

側の 2相領域の幅が狭くなり、形状が大きく変化することが

わかった。実験状態図を最も良く再現する値として、V（2）/

V（1）＝－ 0.26、V（1）＝ 3.546kJ/molの値が得られた。

本研究の結果得られた計算状態図をFig.5に示す 9）。液相

も含め、各相の自由エネルギーパラメータとして、Table 1に

示した値を用いることにより、Ti-Al二元系状態図のTi側領

域全体をほぼ再現することができた 10）。なお、hcp（α）／

bcc（β）相境界は、上述の bcc相の規則化にともない、規則

化が起こらないとした場合（Fig.5中の点線部分）と比べて高

Al側へのずれが生じているが、大沼らの最新の測定結果と良

く一致している 11）。

Table 1　Free energy functions in the CVM calculations9）

Fig.3　 Octahedron and tetrahedron clusters for the D019 and L10 
structures9）

Fig.4　 Changes of the α/α2 phase boundaries with the variations of 
V（2）/V（1） from 0.0 to -0.39）

Fig.5　 Calculated Ti-rich side of the Ti-Al phase diagram with the 
experimental data. The broken line denotes β/B2 phase 
transition and the dotted line denotes β/α phase boundary9）
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NeerajとMill12）は Ti-6mass％ Al固溶体合金で、熱処理

により変形挙動が変化することを報告している。1173Kで溶

体化処理後空冷した試料、同一溶体化処理後、873Kと673K

での 2段時効処理後氷水冷材では（1100）面及び（0001）面上

のすべり変形帯が顕著に発達し、変形帯の外側では転位密度

は低い不均一な変形を示すのに対し、1173Kで溶体化処理後

氷水冷材では均一な転位分布を観察しており、短範囲規則度

の違いによると説明した。筆者らの求めた熱力学パラメータ

（Table 1）を用いて、Ti-6mass％ Al固溶体合金について

CVMにより計算した結果、上記熱処理に対応する1173K、

673K、室温各温度における第一近接の短範囲規則度 SRO（1）

は、0.007、0.009、0.008、第二近接の短範囲規則度 SRO（2）

は、0.007、0.014、0.027であった。低温になる程短範囲規則

度が増大し、短範囲規則度強化が顕著になることが定量的に

わかる。特に、第二近接の短範囲規則度の変化が大きいこと

が注目される。CVMを用いれば短範囲規則度の定量的な評

価が可能であり、原子配置の解析に極めて有効である。

3.2　�フェライト系耐熱合金の長時間クリープ強度支配因

子の解明

合金中の短範囲の規則配列が材料特性に大きく影響する例

として、耐熱鋼の長時間クリープ強度に及ぼす炭素と置換型

固溶元素の原子対の効果がある。筆者らは、耐熱鋼の長時間

クリープ強度（クリープ基底強度）の支配因子を定量的に明

らかにする目的で、炭素鋼における原子対の長時間クリープ

破断強度に及ぼす影響について検討を行った。

木村ら 13）は、金材技研クリープデータベースを用いてフェ

ライト系耐熱鋼の長時間クリープ破断強度を解析した結果、

高温下での組織変化による材質劣化のためクリープ変形抵抗

は時間とともに低下し、最終的に安定した金属組織と対応す

る強度レベル（クリープ基底強度）に到達することを指摘した

（Fig.6参照）。そこで、本研究では熱力学相平衡計算によ

り、炭素鋼におけるフェライト中の固溶元素量と種々の原子

対濃度を求め、これらの原子対の長時間クリープ破断強度に

及ぼす影響について検討した 3）。

Mo、Mn、Cr等の微量元素量の異なる16種類の0.2mass％

C（STB410）及び 0.3mass％ C（SB480）炭素鋼について、

773Kにおけるフェライト相の組成をThermo-calcを用いて

計算した。平衡相としては、セメンタイト、M（N、C）炭窒

化物、MoC炭化物等が生成する。さらに、フェライト中の

M-C原子対濃度をCAM（Central Atoms Model）14）を用い

て計算し、クリープ破断強度との関係について検討した。重

回帰分析の結果、Mn-C及びMo-C対の濃度は t検定で 1％

有意を示しており、得られた回帰式を次に示す。

 Log（tR）＝ 1.11XMn-C＋ 13.60XMo-C＋ 1.45 …………（4）

 tR：773K、88MPaにおけるクリープ破断寿命（h）

 XMn-C、XMo-C：Mn-C、Mo-C原子対濃度（atppm）

両変数を用いた回帰式で実測値が精度良く予測できること

がわかった（Fig.7参照）。以上の結果から、フェライト中に

固溶したMnとMoが侵入型固溶元素のCと原子対を形成し、

高温・長時間での強化に寄与していると考えられる。

木村ら 15）は、炭素鋼の基底クリープ強度が微量のMo量に

依存して増大するが、その効果は 0.03mass％（0.015at％）

Moで飽和することを報告した。本研究の 16鋼種について

（3）式から求めたクリープ破断強度と合金のMo含有量の関

係をFig.8に示した。クリープ破断強度は、約 0.03mass％

MoまではMo含有量の増加とともに急激に上昇しているが、

それ以上Mo量が増加してもクリープ破断強度の上昇はほと

んど認められない。これは、（4）式から明らかなように、

Fig.6　 Relationship between stress and Larson-Miller parameter of 
ferritic heat resistant steels13）

Fig.7　 Correlation between estimated and observed values of the 
creep rupture life3）
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Mn-C及びMo-C原子対濃度の両者が 0.03mass％Moで飽

和することに対応し、合金中の各元素含有量とフェライト中

の固溶元素量の関係に起因している。以上の結果から、炭素

鋼の基底クリープ強度はMnやMoとCの原子対によって支

配されているものと結論した 3）。

本研究で解析を行ったクリープ条件の場合、転位の刃状成

分の上昇運動が律速過程と考えられる。刃状転位の場合、

ジョグが原子空孔を吸収することで上昇運動が起こるため、

溶質原子が転位との結合力が強い炭素との原子対として存在

すると転位ジョグにおける空孔の吸収速度を遅くすると考え

られる。

	4	 	合金の組織と特性予測の	
今後の展開

本稿では平衡状態の解析手法が合金設計に有効なことを

示した。しかし、現実の材料は非平衡状態である場合が多

く、また、組織形成過程の解析と予測を行うには変化の動的

過程を記述することが不可欠である。

筆者らのグループでも小山らが中心となり、マイクロソル

ダー材、ナノ軟磁性材料、磁気記録媒体、強磁気性形状記

憶合金等について、Phase-Field法による組織形成過程のモ

デル化及び組織予測に関する系統的な研究を進めている。

Fig.9は外部磁場下（上下方向）における、Fe-0.4mass％ C

の 1023K等温時効における組織変化に関するシミュレーショ

ン結果 16）で、図中の数値は無次元化された時効時間である。

上段がα相（フェライト、灰色の部分）からのγ相（オーステ

ナイト、白い部分）の析出挙動を表し（黒は結晶粒界）、下段

が炭素濃度場 xcである。明暗は、（白：純 Fe）及び（黒：Fe-

1mass％ C）として、この間を炭素濃度に合わせて連続的に

グレイスケールで結んでいる。

まず相分解初期（a）において、結晶粒界に炭素が濃化する

とともに、特に上下方向に沿った粒界にやや優先的に炭素は

濃化していることがわかる。さらに炭素の濃化した部分はγ

相の核形成サイトとして働くので、上下方向に伸びたγ相組

織が発達し、最終的に外部磁場方向にγ相が連なった組織形

態（d）へと移行していく。このような組織変化は実験的にも

確認されており、本計算結果は、初期の炭素の優先析出（優

先配向）が組織の配向性に大きく影響することを示してい

る。

	5	 	おわりに

合金開発、合金設計の研究に 30年近く携わってきた。研

究を始めた頃には使える状況になかった状態図計算手法が、

今では市販のソフトウェアで高精度の計算が可能になり、多

くの材料開発や研究の現場で活用されており、隔世の感があ

る。現実の材料は非平衡状態である場合が多く、また、特性

に影響を及ぼす材料組織の形成過程を解析し、組織予測を

行うには変化の動的過程を記述することが必要である。

Phase field法が登場し、析出、相変態などの様々な材料組

織形成の素過程を見事に予測するのを目にすると、組織形成

と特性発現の理論的なシミュレーションが材料設計の実現可

能な姿として見えてきたことを強く感じている。

最後に、ここで紹介した研究成果は多くの諸先生のご指導

と一緒に研究を行った同僚、共同研究者の皆様の多大な協力

の賜物である。改めて皆様に御礼申し上げます。
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