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γ′析出相の体積率を制御した Ni 基超合金における 

析出形態の評価
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第1章 

緒論
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1-1. Ni 基合金における研究背景

1-1-1. Ni 基超合金の社会的重要性

Ni 基合金は，優れた高温強度，耐酸化性，耐腐食性，靭性，加工性などを持ち合

わせ，最も過酷な環境の一つであるジェットエンジン，ロケットエンジン，地上用

ガスタービンの高温高圧部材，微粉炭火力発電の高応力部材，その他高温高応力に

暴露される部位の構造材料として広く用いられている 1)．なかでも Ni–20Cr を基本

組成とし，W，Mo などの添加元素により固溶強化させたり，Al，Ti，Nb などの添

加によって析出相を整合析出させたりすることにより高温強度を向上させた合金は

Ni 基超合金と呼ばれ，JIS においても耐熱超合金の名称が用いられている．このう

ち析出強化を利用した Ni 基超合金は主に γ 母相から γ′相 γ′が析出した組織をして

おり，構成相で異なるのは基本的に γ′相の体積率のみである．ただし，これまで最

も広く用いられている Ni 基超合金 Inconel 718 は γ′相だけでなく，γ″相やδ相と呼ば

れる相も析出相として利用されるが，近年は使用環境が高温化しており，1173 K 以

上の高温で不安定になる γ″相は排除される傾向にある 2)．Fig. 1-1 に γ 母相および γ′

析出強化相の結晶構造を示す．γ 母相は fcc 構造，γ′相は L12 構造である．γ′析出相

は代表組成が Ni3Al であり， fcc 構造を基本として角の原子位置に Al, Ti, Nb などの

γ′相構成元素が，面心位置に Ni, Cr, Co などの γ 相の構成元素が規則化した構造であ

る．γ′相は γ 母相と Cube–Cube の関係を持って整合析出するため，後述する整合ひ

ずみを用いた組織制御が可能である．γ′相は硬質相であり，γ′相の体積率が大きくな

るほど高温強度が高くなる傾向がある 3).  

近年は地球温暖化問題やエネルギーの枯渇，資源戦略問題に対処すべく化石燃料

の消費削減のために，Ni 基合金の用途が拡大している．例えば，我が国では独立行

政法人新エネルギー・産業技術開発機構  (NEDO) によって，国内の微粉炭火力発電

における蒸気温度を 700℃級にまで上昇させる A-USC ( Advanced Ultra Super Critical) 

発電プラントの実用化が検討されており , 国内の発電に関わる二酸化炭素排出削減

に大きく貢献することが期待されている 4,  5)．  航空機用材料としてはジェットエン

ジンのタービン入口温度の高温化が著しく，現在におけるタービン入り口温度は
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1500˚C 以上にも達する 6)．これらの部位には全て Ni 基超合金が使用されているか，

もしくは使用が検討されている．火力発電用・航空機用を含め，近年では国立研究

開発法人科学技術振興機構 (JST)により先端的低炭素化技術開発 (ALCA)の一環とし

て「低 CO2 排出型次世代火力発電用新規耐熱材料の開発」が推進されており，次世

代の耐熱材料の開発には大きな期待が寄せられている 7)．  

 

1-1-2. Ni 基超合金における強化機構と求められる材料特性  

Ni 基超合金は広範な用途において用いられてきたが，それぞれに必要な材料特性

は大きく異なる．Ni 基超合金を大きく 3 つに分類し，それらの用途における必要特

性を Table 1-11)に，その合金の代表的な組織を Fig. 1-2 に示す．主に航空機用ジェ

ットエンジンの高圧タービンブレードに用いられる Ni 基超合金は，最大で 900℃程

度と最も高温における強度が要求され，高い γ′体積率を目指す事で積極的に合金開

発が行われてきた . しかし , 高い γ′体積率を持つ Ni 基超合金は鍛造性が低いため , 

通常の鍛造方法では成形することができない．さらに，高温において粒界は割れの

原因になり，クリープ特性を著しく低下させるため，一方向凝固か単結晶の材料が

望ましい．以上からタービンブレード用の合金は精密鋳造プロセスで製造され，70 %

程度の非常に高い γ′相体積率を有する．その組織は非常に特徴的であり，Fig. 1-2 に

示すように立方体状の γ′析出相が規則的に配列した組織を呈することで知られてい

る．これは主に変形を担う γ 母相を細いチャネル状にすることで高い高温クリープ

強度を得るためである 8)．これらの合金は一般的に鋳造超合金 (cast superalloy)，も

しくは鋳造方法によって一方向凝固合金 (Directional solidified superalloy: DS alloy)や

単結晶超合金 (Single crystal superalloy: SC superalloy)と呼ばれる．  

一方，航空機用材料の中でもディスクやシャフトといった部材は 800℃程度まで

しか加熱されないものの，損傷許容性を担保する上で重要な部品である．すなわち

クリープ特性などよりも疲労特性やクリープ疲労特性が重要視される．一般に疲労

特性は粒径を小さくすることで向上するため，タービンブレード用の合金とは異な

り，鍛造や粉末冶金によって製造され，多結晶で γ′相の体積率は 40–50%程度に制御
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される．その組織はおよそ球状の γ′相が母相中に均一分散した組織を呈し，この析

出物粒子を転位が切ることやバイパスすることで高温強度を得ている 9)．これらの

合金はディスク合金 (Disc alloy)と呼ばれることもある．  

そして発電機ボイラーチューブなどに用いられようとしている合金は，最も高温

の A-USC でも 700℃程度までしか加熱されず，かつ求められるクリープ応力も比較

的低い．NEDO による要素技術開発プロジェクトにおける目標クリープ強度は

700℃/100 MPa/10 万時間である 10)．しかし，大小のパイプに加工されることから優

れた加工性を要し，30 年以上に及ぶ長時間の使用が想定されているため，低応力長

時間クリープ強度や水蒸気酸化特性などが重要である．これより，航空機ディスク

やシャフト用の合金同様に多結晶で，γ′相体積率は相対的に低い合金が用いられよ

うとしている．これらの合金はボルトやケーシングなどに用いられる合金を含めて，

その鍛造性の高さから鍛造合金 (Wrought superalloy)と呼ばれることが多い．  

 

1-1-3. 微粉炭火力発電用 Ni 基超合金の開発における問題点  

このように，Ni 基超合金は用途によって求められる特性や用いられる条件，変形

機構まで大きく異なる．しかし，現状の Ni 基超合金には 5 種類以上の元素が添加さ

れ，非常に複雑な系に到達している．また，微粉炭火力発電用に用いられるのはこ

れからであり，ジェットエンジンなどに用いられてきた合金に比べて知見が非常に

少ない．このため微粉炭火力発電用の合金として，ジェットエンジンで開発された

合金をそのままか，多少改良して用いられようとしているのが現状である 5,  11)．こ

のような開発方法は非常に簡便であるが，学術的には望ましくないことは明らかで

ある．  

この例として Fig. 1-3 に A-USC におけるボイラーチューブ用材料の候補材料の一

部を，Larson–Miller Parameter と許容応力で整理したものを示す 12) ． Larson–Miller 

Parameter（以下 LMP）とは，以下の式によって表される，クリープにおける温度と

破断時間を同時に評価するためのパラメーターである．  

 ( )rlogLMP tCT +=  (1) 
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ここで T は絶対温度 (単位 K)， tr はクリープ破断時間 (単位 h)，C はラーソンミラー

定数であり Ni 基超合金においては 20 がしばしば採用される．高応力，低 LMP 側

に着目すると，これらの合金の中から鍛造合金でも突出した γ′相体積率を持つ

Udimet 720 は最も高い許容応力を有する．しかし，低応力，高 LMP 側に着目すると

これらの関係は逆転し，Udimet 720 の許容応力は最も低い．これは，Udimet 720 は

組織安定性に乏しく，高 LMP，すなわち高温長時間において機械的性質が容易に劣

化することを表している．  

このような微粉炭火力発電を想定した高温長時間における機械的性質の変化は何

に起因するものであろうか．例えば，多くの研究者によって Ni 基合金の高温長時間

において Topologically closed pack 相 (TCP 相)が析出すると機械的性質が劣化すると

の報告がある 13–15)．竹山 16)は結晶粒界を析出物で被覆することによって高温長時間

クリープ強度を高められることを明らかにした．これは Fig. 1-416)に示すように，最

小クリープ速度が粒界の析出物で被覆率されていない領域に比例する実験的事実か

ら得られた結論であり，この条件では粒界における転位の消失が律速過程となるこ

とを明らかにした．すなわち，高温長時間の暴露により結晶粒内の析出物は粗大化

して強度への寄与を失うため，析出物による粒界の被覆率がクリープ寿命を決定す

るとしている．なお，Elbatahgy ら 17)は鍛造 Ni 基合金においても，この粒界析出に

よって低応力域におけるクリープ速度を低減させることができることを明らかにし

た．Sinha ら 18)は鍛造合金 Inconel X-750 において，熱処理条件によっては同一合金

内に様々な形態の γ′相が存在し，ミスフィット転位が導入される場合もあることか

ら，高温強度に及ぼす組織形態の影響を指摘した．この組織を Fig. 1-5 に示す．加

工を行っていない単純時効材においても，立方体状の形状をした γ′相や，γ′析出相

と母相との界面から生じたミスフィット転位が明瞭に観察され，これが粗大化の促

進のような組織不安定性につながる可能性がある．  

このように高温長時間使用される微粉炭火力発電用材料には，γ′相体積率だけで

なく，析出物による粒界被覆率や析出物の形態が影響を及ぼす組織安定性が重要に

なる可能性があり，それらの因子を把握することは非常に重要である．ここでいう
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「形態」とは，析出物の粒子径やその分布，形状，分散，整合状態などを含む，析

出物の金属組織学的特徴のことである．   
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1-2. Ni 基超合金における γ′相の析出形態  

1-2-1. 格子ミスフィットの影響  

Ni 基超合金における析出物の形態に影響を及ぼす因子の一つに格子ミスフィッ

トがある．鋳造 Ni 基超合金において，γ 母相と γ′析出相の間に発生する格子ミスフ

ィットは，析出物周辺に格子ひずみを生じ，その析出挙動や機械的性質に大きな影

響を及ぼすことが知られている  19,  20)．格子ミスフィットとは γ 母相と，それから整

合析出している γ′析出相の格子定数の差の割合であり，以下に示す式で表される .  

 
γ

γγ

a
aa −

= ′δ  (2) 

δは格子ミスフィット，aγ，aγ ′はそれぞれ γ 相，γ′相の格子定数である．Ni 基超合金

分野の慣例では，これらの格子定数にバルク材によって測定されたマクロな値（平

均値）を用いる場合と，電解研磨や抽出残渣などを施してのちに述べる応力を緩和

してから求めた場合を区別することがあり，それぞれ拘束ひずみ (constraint strain)，

非拘束ひずみ (unconstraint strain)と呼ぶ 21)．拘束ひずみは，整合ひずみや残留応力が

残った状態における実測値がそのまま用いられるため，析出物形態に応じて変化し

うる．非拘束ひずみは状態量であるために組織やプロセスによらず，母相と析出相

の化学組成のみによって決定される．なお、マイクロメカニクスの分野では格子ミ

スフィットは非拘束ひずみに相当し，拘束ひずみは全ひずみの平均値に相当する．

いずれにせよ格子ミスフィットの絶対値が大きいことは，すなわち母相と析出相界

面付近における格子ひずみが大きいことに相当するため，格子ミスフィットは格子

ひずみの大きさの目安として用いられている．格子ひずみが存在すると，析出粒子

は弾性的拘束を受けるため γ′相の析出形態は強い影響を受ける．  

Fig. 1-6 に Ni–Al–Mo 合金における粗大化速度に及ぼす Mo 添加の影響を示す 22)．

この系においては Mo の添加に伴い，格子ミスフィットが負に増大することが知ら

れている．格子ミスフィトの増大に伴い，粗大化速度定数 k は単調減少する．これ

は大きな格子ミスフィットによって母相に圧縮ひずみが生じ，母相における拡散が

抑制されたためであると考えられている．格子ミスフィットは γ′相の形状にも大き
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な影響を及ぼす．Fig. 1-7 に典型的に格子ミスフィットの影響を受けた Ni 基超合金  

(a)と，受けていない Ni 基超合金の組織 (b)を示す 23). Ni 基超合金に対し適切に熱処

理を施すと，格子ミスフィットの影響が少ない場合，γ′相は界面エネルギーを最小

にする球状を呈するが，格子ミスフィットの影響が大きい場合は立方体状の γ′相が

析出する．その結果粒子間に薄く γ 相がチャネル状に張り巡らされた組織を呈する . 

また，γ–γ′相界面が (100)面に平行な部分が多くなり，γ′相同士の凝集が妨げられる．

この立方体状の γ′相と格子ミスフィットによって，チャネル状の γ 相に生じるミス

フィットひずみは，Mises 応力で 400MPa 以上である 24,  25)．  

 

1-2-2. 析出形態に関する理論的検証  

γ′相の形状に及ぼす格子ミスフィットの影響は理論的にも考察されている．  

Thompson ら 25)は析出物粒子の平衡形状を計算し，平衡形状を決定する無次元のパ

ラメーターL を提案した．  

 
σ

ε lCL 44
2

=  (3) 

ここで ε は格子ミスフィット，C44 は立方晶の弾性定数，l は円相当半径，σは界面エ

ネルギーである．Fig. 1-8 にそれぞれの L の値において計算した平衡形状を示す．

粒子径一定で格子ミスフィットを変化させた場合 (a)および格子ミスフィット一定

で粒子径を変化せた場合 (b)のそれぞれにおいて，このパラメーターL の増加に伴い，

粒子の形状は球状から立方体状に近づくことが説明できる．  

尾中ら 26)は γ′相の形状を超球でモデル化し，Eshelby の介在物問題を応用するこ

とでこの γ′相の形状を説明した．超球は以下の式で定義される図形であり，パラメ

ーターp および η を用いて立方体状化の程度が表現される．  

 ( )21
2/

2

2
3

2/

2

2
2

2/

2

2
1 ≥≤








+








+








p

a
x

a
x

a
x

ppp

 (3) 

 ( )p/122 −⋅=η   (4) 

ここで a は析出物粒子のサイズで，完全な球形のときの直径，完全な立方体状のと
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きの一辺の長さに相当する．η=1 のとき p=2， 2=η のとき p→∞に相当し，それぞ

れ完全な球，立方体を意味する．Fig. 1-9 に析出物の球相当径と，そのときに平衡す

る形状の η の値を実測値と理論値それぞれについてプロットしたものを示す 26)．析

出物の粒子径の増大に伴い，立方体状化の程度が顕著になることをよく説明してい

る．Khachaturian ら 27)も球状に対して立方体状の析出物は弾性ひずみエネルギーを

顕著に低減させられることを示した．Zhao ら 28) も立方体状化の進行をシミュレー

トすることに成功している．これらの理論的解析は定性的に，粒子の形状は男性定

数の異方性に起因するとしたものである。fcc 金属は，001 方位に対して最も低剛性

で，逆に 111 方位に対して高剛性であるため，静水圧型の格子ミスフィットが存在

した時に 001 方位に優先的に粗大化したためと理解できる 23) ．さらに格子ミスフ

ィットだけでなく弾性定数の異方性および不均一性も組織形態に影響を及ぼすこと

が知られている 29,  30)．  

いずれにしても γ–γ′  相間の格子ミスフィットに起因する弾性ひずみエネルギー

と界面エネルギーの和を最小化するため，格子ミスフィットと界面エネルギーを有

する孤立した析出物粒子が母相と整合に存在した場合，析出物粒子径の増大に伴い

その形状は立方体状に近づく．格子ミスフィットおよび弾性不均一性は大きいほど，

界面エネルギーは小さいほど  γ′相粒子の立方体状化の程度は大きい．   

 

1-2-3. γ′相の析出形態に影響を及ぼす因子  

γ′相粒子の立方体状化に関する理論は簡単のため孤立系を仮定することが多い．

一方，様々な合金系で知られているように  γ′相粒子は   <100> 方向に配列する (Fig. 

1-2(a))．これはすなわち粒子間相互作用の結果であり，ある粒子周辺に生じた格子

ミスフィットに由来する弾性ひずみは隣の粒子の析出形態にも強い影響を及ぼすと

考えられる．土井 31)は粒子間相互作用の計算により，粒子間距離が十分小さいとき

に，ミスフィットに由来する弾性ひずみは粒子分布に重要な影響を及ぼすことを見

出した．また，Maheshwari ら 32)は析出相体積率が粗大化機構に影響を及ぼすことを

指摘しており，Lund ら 33)も析出形態に及ぼす影響を明らかにしている．これは弾
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性ひずみエネルギーの低減を駆動力としてシミュレートされている 34)．これより，

γ′相粒子間にはそれ自身の析出形態にも影響を及ぼす無視できない弾性的相互作用

が存在することは明らかである．粒子間相互作用は粒子体積率が大きいほど大きい

と考えられるため，γ′相粒子の形状を説明するためには，格子ミスフィットを重要

なパラメーターと位置づけた上で粒子径や γ′相体積率の影響を考慮する必要がある．

また，全体の傾向だけでなく粒子の析出形態の分布を検証することは非常に重要で

あると考えられる．  

 

1-2-4. γ′相の析出形態に関する実験的検証とその問題点  

理論において Ni 基合金中における γ′相の形状が立方体状化することやその条件

は説明できる一方，その実験的評価は難しい．一般に γ′相の形状は安定性が高くな

いため，理想的に対称性の高い形状をとらない．そのため，いずれの幾何学を仮定

しても，その図形に直接フィッティングを行って粒子の形状を評価することは不可

能である．実験的に形状を評価するためには何らかの形状パラメーターを定義し，

その平均値や分布を用いて評価する必要がある．また，前節の検証により，合金の

格子ミスフィットだけでなく γ′相粒子の粒子径や体積率も考慮して比較検討する必

要がある．  

Fährmann ら 35)は様々な格子ミスフィットを有する Ni–Al–Mo 合金を用意し，形状

を比較することで格子ミスフィットが大きい合金では γ′相粒子が立方体状化する傾

向を明らかにした．さらに時効熱処理に伴い粗大化が進行し，粒子径が大きくなる

と弾性ひずみエネルギーの効果により粒子同士が密着する傾向を明らかにした．

Prikhodko ら 36)は Ni–Al 合金において，同様に粒子径の増大に伴い立方体状化の程

度が強くなることを示し，さらにそれは圧縮応力により顕著になることを明らかに

した．van Sluytman らは 37)数種類の鋳造 Ni 基合金を用いて解析を行い，格子ミスフ

ィットの絶対値が 0.2 %に近い大きい合金ほど γ′相粒子の立方体状化の程度が強い

ことを示した．   

しかし，Fährmann ら 35)の検討は γ′相の形状に重大な影響を及ぼすはずの粒子径や
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体積率が一定ではなく，Prikhodko36)らの検討も γ′相体積率の影響は不明である上に，

体積率の低い合金では立方体状化の程度が低いといった結果も報告している．van 

Sluytman ら 37)の検討は合金組成や熱処理プロセスに関して統一性がなく，体系的な

理解には繋がっていない．γ′相の形状やその決定機構のより正確な理解のためには

これらの条件を制御した実験を行う必要がある．  

なお，同様の検討は Cu–Cr–Co 系合金においても盛んに行われている．Fig. 1-10

に  Cu–Co–Fe 系合金の TEM 組織を示す 38)．この Cu–Cr–Co 合金では Ni 基合金の γ′

相と類似した形状を持つ Fe-rich な fcc 粒子が析出し，かつ Cr，Co が互いに固溶し

Cu にあまり固溶しないために析出物の Cr，Co 組成比を簡単に制御できる利点があ

る．この合金系においても尾中らの解析で説明できる他，粗大化速度を改良 KV 理

論によって解析することでも説明されている 39)．この合金系では析出相粒子の体積

率が非常に小さく，またほぼ完全な超球状をしているため，形状の評価は比較的容

易である．  
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1-3. 本研究の意義と目的  

1-3-1. 本研究の目的  

Ni 基超合金の高温長時間の組織安定性には不明な点が多く，その原因の 1 つとし

て析出強化相である γ′相の形態変化が考えられる．析出形態の決定機構には現在ま

での理論においても，粒子径・析出相体積率・格子ミスフィットが重要な因子であ

ることが予想される．また，実際にはモデル化した形状・形態に従わない粒子も多

く存在することから，その評価手法についても検討が必要である．以上から本論文

では析出相の体積率を制御した合金を用意し，γ′相の析出形態に及ぼす格子ミスフ

ィットおよび析出相体積率の影響を実験的に明らかにすることを目的とする．  

 

1-3-2. 本論文の概要  

本論文の構成は 6 章からなる．その構成をフローチャートとして Fig. 1-11 に示

す．まず第 1 章「緒論」では，本研究の背景および目的について論じた．第 2 章「鍛

造 Ni 基超合金 Inconel X-750 における γ′相の時効析出挙動」では，本研究のベース

となる鍛造 Ni 基合金における γ′相の析出挙動を詳細に調査し．第 3 章「γ′相体積

率の低い Ni 基合金における時効に伴う析出相形態の定量化」では，析出形態を定量

的に評価する手法を提案し，単一合金における時効に伴う析出形態の変化を明らか

にする．第 4 章「Ni 基モデル合金における析出相形態に及ぼす格子ミスフィットお

よび体積率の影響」では，30 %までの体積率および格子ミスフィットの異なる合金

を用意し，析出形態に及ぼすそれらの影響を検討する．第 5 章「γ′相体積率の高い

Ni 基合金における時効に伴う析出相形態の変化」では，析出相体積率を約 40 %ま

で高めた合金における析出形態とその時効に伴う変化を明らかにする．第 6 章「結

論」では，本研究によって得られた知見をまとめる．  
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用途 航空機用材料 発電機用材料

使用部材 タービン動翼など
タービンディスク
シャフトなど

主蒸気管など

製造方法 鋳造 鍛造, 粉末冶金 鍛造

結晶形態 単結晶, 一方凝固 多結晶

γ′相体積率 >80 % 30~55 % <20 %

使用温度域 >800℃ 500~750℃ >700℃

使用時間 数千時間 30年以上

必要特性
高温クリープ強度
破壊靭性など

疲労特性
クリープ疲労強度
破壊靭性など

長時間クリープ強度
水蒸気酸化特性
鍛造性など

ミスフィット
の影響

大きい 小さい 不明

Table 1-1 List of qualitative performances and characteristics required for air craft and
thermal power plant materials1).

15



Fig. 1-1 Crystal structure of (a) γ phase with fcc structure and (b) γ′ phase with L12 structure.

a b

16



b
Fig. 1-2 Typical microstructures of (a) cast alloy CMSX-4 and (b) wrought alloy Inconel 
X-750.

a

17



Fig. 1-3 LMP-allowable stress curves for candidate alloys of A-USC power
plant boiler tube12).

18



Fig. 1-4 Relationship between covered area fraction with precipitates and
minimum creep rate ratio suggesting strengthen mechanism of brain
boundary precipitation strengthening16).

19



Fig. 1-5 Various morphologies of γ′ precipitates and surrounding and
punching out misfit dislocation in Inconel X-75018).

20



Fig. 1-6 The influence of lattice misfit δ changed by Mo content to
coarsening rate coefficient k in the Ni–Al–Mo ternary alloy22).

21



 

Fig. 1-7 γ′ morphologies in (a) Udimet 720 and (b) Nimonic 80A together with the
corresponding lattice misfit23).

δ = 0% δ = -0.18%

ba

22



Fig. 1-8 Calculated equilibrium misfitting particle shapes for parameter L: (a) 0, (b) 4, (c)
10, (d) 26 with constant area and (e) 1, 2, 4, 8, 20, 26 with constant lattice misfit
calculated by Tompson et al.25).

(a) (b)

(c) (d) (e)

23



Fig. 1-9 Transition of superspherical shape with parameter p: (a) 2, (b) 3, (c) 5, (d) 8 and
(e) the comparison of experimental parameter η in Ni–Ni3Al alloys and equilibrium
shape parameter η e with particle radius r calculated and compared by Onaka et al.26).

24



Fig. 1-10 Various morphologies of Co-Fe rich fcc precipitates and corresponding selected 
area diffraction patterns in Cu–Co–Fe alloys37).
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第2章
鍛造Ni基超合金Inconel X-750における

γ’相の析出挙動

第3章
γ’相体積率の低いNi基合金における
時効に伴う析出相形態の定量化

第4章
Ni基モデル合金における析出相形態

に及ぼす格子ミスフィット
および体積率の影響

第5章
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おける γ′相の時効析出挙動 
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2-1. 緒言  

析出物が成長，および粗大化すると，粒子径は増加する．また，その粒子径増大

機構は成長と粗大化が競合し，析出物分散や粒子径分布に大きな影響を及ぼす．従

ってそれらによって決定された粒子分布がその他の粒子形態に大きな影響を及ぼす

可能性があるため，粒子形態を詳細に検討するためには，観察をする前に適切な合

金を選定すること，かつその合金における析出相の析出挙動を把握することは非常

に重要である．組織形態の観察のために適した合金および熱処理の条件は以下の通

りと考えられる．  

 

1. 観察対象の相以外の析出物が存在しない．または十分析出密度が低く，容易に

観察対象の相と明確に区別することができる．  

2. 観察対象の相の体積率が適切な値である．  

3. 観察対象の相の成長，粗大化挙動が適切な速度で生じる．  

4. 観察対象の相の組成，格子ミスフィットの値が明白である．  

 

1.は各相の相互作用の影響を排除するためである．実際にはほとんどの合金にお

いて，M23C6 相や MC 相を始めとした炭化物や，高温長時間の時効熱処理条件にお

いてσ相，R 相，µ 相などの TCP 相 (Topologically closed pack 相 )が析出するため完全

な 2 相組織を得ることには困難が伴う．2.は析出形態に及ぼす体積率の影響を考察

するためである．Ni 基合金においては本研究の観察対象相である γ′相の構成元素は

Al, Ti, Nb, Hf, Ta であり，これらの元素の添加量を見れば γ′相の体積率を類推する

ことが可能である．  3.は実験的制約である．γ′相の析出が早すぎる合金においては

溶体化熱処理からの冷却過程で γ′相が連続的に析出し，析出相分布が一様にできな

い可能性がある．析出が遅い合金では，実験コストが膨大になる．そこで本研究で

は Ni 基鍛造合金 Inconel X-750 を実験合金として選出した．   

Fig. 2-1 に Misrha ら 1)によって報告された鍛造 Ni 基超合金 Inconel X-750 の TTP

図を示す．本合金においてはおよそ 600℃から 900℃の温度域において γ′相が，また
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広い温度域で MC や M23C6 炭化物が析出する．この時の γ′相の体積率は組織写真か

ら 10%–25%程度であると推察される．時効時間は数時間から数百時間程度であり，

1100 K におけるピーク時効時間は 15 h 程度であると報告されている 2)．また，900℃

前後において長時間時効を施すと η 相が析出する．ノーズ温度はそれぞれ γ′相が

700–800℃程度，η 相が 900℃程度である．MC や M23C6 炭化物は粒界にのみ析出す

る粒状相で 3)，η 相は同様に粒界から析出する板状相であり 4)，いずれも γ′相と区別

することは容易である．泉 5)は TTP 図の中でも特に γ′相に着目し，硬さ試験を組み

合わせて TTP 図を詳細に調査した．これを Fig. 2-2 に示す．γ′相の析出開始温度は

短時間側に拡張され，1073 K，1173 K の時効材では 3 min で既に γ′相の析出が開始

する．また，そのノーズ温度は 1073 K から 1173 K の間であると修正された．これ

により合金に必要な条件 1–3 は満足されると考えられる．  

条件 4 は格子ミスフィットが析出形態に及ぼす影響が非常に強いことから把握す

ることが重要であるためである．Ni 基超合金において放射光・中性子線を用いた格

子ミスフィットの測定 6–8)も盛んに行なわれているが，鍛造合金における格子ミス

フィットを測定した例は極めて少ない．これは，回折強度の小ささや体積率の小さ

さに起因したものであると考えられる．すなわち，γ′相の回折ピークは母相である γ

相と基本反射がほぼ同一であるため，γ′相の格子定数を決定するためには超格子反

射を検出する必要があるものの，超格子反射は結晶構造因子 Fhkl が非常に小さい．

さらに γ′相の体積率は低く，結晶子サイズも粒子径未満となることで極端に強度が

小さくなるためである．鍛造 Ni 基超合金における格子ミスフィットは測定された

例においても，ピークのフィッティングによって基本反射を母相と析出相に分解す

ることで格子ミスフィットを測定したものが多数を占める 9–11)ため，特に析出相の

格子定数を直接測定したものではない．格子ミスフィットを適切に調査することは

析出形態を調査するためには重要である．これを達成して初めて条件 4 を満足する．  

以上より本章では，鍛造 Ni 基超合金 Inconel X-750 における析出挙動および組織

形態を調べ，γ′相の析出形態に及ぼす時効熱処理の影響を明らかにする．また，同一

条件において本合金の格子ミスフィットを直接測定することを目的とする．   
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2-2. 実験方法  

2-2-1. 供試合金  

供試合金は，Ni 基鍛造合金 Inconel X-750 である．その合金組成を Table 2-1 に示

す．本合金に含まれる γ′相構成元素である Al，Ti，Nb の組成は，それぞれ 0.79，

2.49，1.00 mass%である．これらの元素のみが析出時に γ′側に分配されたと仮定して

γ′相の体積率を大雑把に見積もると 21 %となる．この合金を真空誘導加熱溶解

（Vacuum Induction Melting: VIM）により鋳造した後，さらにエレクトロスラグ再溶

解 (Electro Slug Remelting: ESR)，真空アーク再溶解 (Vacuum Arc Remelting: VAR)を施

すトリプルメルト法にて鋳造した．インゴットは直径 450 mm，高さ 12000 mm であ

り，これを 1392 K にて熱間鍛造し，直径 150 mm のビレットとした後，1255 K の均

質化熱処理を施したものを受取った．この受取材から EDM を用いて約 10 × 10 × 10 

mm3 の小片を外側から切り出し，試料とした．  

 

2-2-2. 熱処理  

Table 2-2 に，本研究における熱処理条件を示す．溶体化処理は，シリコニット炉

を用い，1423 K にて 4 h 行ない水冷した．その後，温度 873–1173 K にて 0.05–1000 

h の時効熱処理を行った．時効熱処理にはカンタル炉を用いた．なお，熱処理は全

て大気中で行なった．  

 

2-2-3. 組織観察  

溶体化材および時効材の組織観察には，電界放出型走査型電子顕微鏡（ Field 

Emission Scanning Electron microscope: FE-SEM ） お よ び 透 過 型 電 子 顕 微 鏡

(Transmission Electron Microscopy: TEM)を用いた．FE-SEM 用の試料は，熱処理後，

放電加工機または高速精密切断機にて厚さ約 1 mm に切り出した後，切断面が観察

面となるようベークライト樹脂に埋め込んだ．観察面は，耐水エメリー紙を用いて

P400，P800，P1200 の順で湿式研磨し，その後 3 µm および 1 µm のダイヤモンドペ

ースト，さらに 0.02 µm のアルミナバフ粉末を用いて研磨し，試料表面を鏡面に仕
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上げた．電解エッチングには，過飽和リン酸クロム酸を用いた．TEM 用の試料は放

電加工機にて直径 3 mm，長さ 5–7 mm の円柱状に切り出し，マイクロファインカッ

ターで 200 µm にスライスした後，#400 のエメリー紙での乾式研磨により厚さ 150 

µm まで薄くし，#1500 のエメリー紙での乾式研磨により 100–130 µm の厚さにした．

Twin-jet を用いてこれらの試料の中心に直径約 100 µm ほどの小さな穴を開け，穴周

辺の非常に薄い部分  (厚さ約 100 nm 以下 )を透過型電子顕微鏡  (TEM，JEOL2010H 

/ 200 kV) で観察した．Twin-jet には 10 vol.%過塩素酸エタノールを使用し， -20 ℃

で 40–60 mA，10–20 V の電流で約 2 min 程度の電界研磨を行った．TEM での回折像

のカメラ長は 120 cm とした．  

また，これらの得られた明視野像からバーガースベクトル解析を行った．一般に

転位のうちの刃状成分はバーガースベクトルが以下の関係を満たすときに不可視に

なる．これを不可視条件もしくは消滅条件という．  

 b・g = 0  (1) 

すなわち，バーガースベクトル b と g ベクトルが直交するときにその転位は不可視

になることから，この条件を満たす最低 2 つの二波励起条件を用いて，転位のバー

ガースベクトルを決定することができる．  

 

2-2-4. 硬さ試験  

硬さ測定には，マイクロビッカース硬度計を用いた．硬さの測定は各試料につき

７点行い，最大値と最小値を除いた 5 点の平均値を求めた．硬さ測定において，荷

重は 9.8 N，荷重時間は 10 s とした．  

 

2-2-5. X 線回折  

X 線回折用の試料は組織観察用と同様に厚さ 1 mm 程度に切り出し，さらに耐水

エメリー紙を用いて P400，P800，P1200 の順で湿式研磨し，その後 3 µm および 1 

µm のダイヤモンドペースト，さらに 0.02 µm のアルミナバフ粉末を用いて研磨し，

試料表面を鏡面に仕上げた．粉末材を試料に用いなかったのは，グラインダーで研
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削する際にひずみが導入されてしまい，格子ミスフィットが正確に測定できなくな

るためである．焼きなましを行ない，ひずみを除去したとしても，焼きなましの際

に組織変化が生じてしまうため，組織観察の結果から得られた知見と X 線回折にお

ける知見とを対応させることが不可能になる．さらに粉末のまま熱処理を施した場

合は焼き入れ処理を行なうことができないためである．また，研磨によって残留し

ている試料表面のひずみを取り除くため，最後に過飽和リン酸クロム酸を用いて 0.5 

A で 2 min 程度の過度の電解エッチングを行なった後，試験に供した．  

常温における γ 相および γ′相の格子定数の測定には，ディフラクトメーターX 線

回折装置  (XRD：リガク  ULTIMA IV) を用いた．X 線ターゲットには Cu 管球を用

い，CuKβ線除去のため，平板モノクロメーターを使用した．この際の光学系には平

行ビーム光学系を用いた．Fig. 2-3, 2-4 にそれぞれ一般的に用いられる光学系であ

る集中法光学系 (Bragg–Brentano 配置 ) と，平行ビーム光学系の模式図を示す．集中

法光学系は点または線状 X 線源から得られる X 線を放射状のまま試料に照射し，集

中円上に調整した受光スリットの位置においてまた集中させた光学系である．一方，

平行ビーム光学系は多層膜ミラーを用いて X 線を平行に調整してから試料に照射す

る光学系である平行ビーム光学系は，集中法に比べて強度が弱いものの，発散・吸

収・偏心といった誤差要因を除去することができるため，正確な格子定数測定に適

した光学系である．   

母相の格子定数 aγ に関しては，得られた各基本反射の回折パターンから，式 (2)に

示す Bragg の式，および式 (3)に示す面間隔 d と格子定数 a の関係式により a を求

め，各ピークより得られた a を式 (4)に示す Nelson–Riley 関数を適用して外挿するこ

とにより求めた．  

 

 

2d sinθ = λ  (2) 

 

 

d =
a

h2 + k 2 + l2  (3) 

 

 

NR =
cos2 θ
sinθ

+
cos2 θ

θ
 (4) 

γ′相の格子定数 aγ ′は，唯一検出された 110 の超格子ピークのみを用いて，式 (2)およ
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び式 (3)を適用して算出した．格子ミスフィットδは，各相の格子定数を用いて式 (5)

を適用することにより，求めた．  

 
γ

γγ

a
aa −

= ′δ  (5) 

また，試料の配向性を低減させるため，回転試料台を用い，回転速度 120 rpm で

測定した．試料は，Al 製の中空ホルダおよび樹脂製の台に，粘土を用いて固定し，

上からスタンプを押し込むことにより平面出しを行なった．測定は，基本反射の測

定は 2θ = 30–160°の範囲で，スキャン速度 2.4°/min，スキャン幅 0.02°にて連続法

を用いた．このスキャン速度は，１ステップ毎に試料が丁度 1 回転する速度に相当

する．110 超格子反射の測定は 2θ= 34.5–36.0°の範囲で，係数時間 10 s，ステップ

間隔 0.005°にて FT (Fixed Time)法を用いた．この測定にかかる時間は，基本反射が

約 1 h，超格子反射が約 6 h である．以下に測定条件の詳細を示す．  

 

Scanning method : Parallel beam method 

Target : Cu (Kα  ray : λ  =1.542 Å ) 

Voltage : 40 kV, Current : 40 mA 

Divergence slit : None 

Scattering slit : None 

Receiving slit : None  

DHL : 10 mm 

 

2-2-6. 高温 X 線回折  

室温における X 線回折法同様，高温 X 線回折にはリガク  ULTIMA IV を用いた．

Fig. 2-5 に高温 X 線回折において用いた光学系の模式図を示す．これは Fig. 2-4 に

おいて示した平行ビーム法光学系における回転試料台を高温真空チャンバーに置き

換えたものである．試験中に組織が変化しないように，試料はあらかじめ 1173 K / 

96 h の十分長い時効熱処理を施した．高温 X 線回折用チャンバーは 2 度の He 洗い
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をしたあと，3.0×10-5 torr まで真空引きをしてから He ガスを約 2 L/min にてフロー

してから昇温し測定に供した．Fig. 2-6 に高温 X 線回折の試料の熱履歴を示す．本

実験に用いられた試料は時効熱処理後，室温から 20 K/min の速度で段階的に昇温さ

れ，それぞれ 673–1173 K にて等温保持して X 線回折に供された．試験終了後は炉

内にて室温まで降温し，再度同様の方法で鏡面に仕上げて電解研磨を施し，FE-SEM

にて組織観察を行なった．軸調整は室温で行ない，格子定数の決定方法は室温と同

様の方法を用いた．測定は，2θ= 30–160°の範囲で，スキャン速度 5°/min，スキャン

幅 0.02°にて連続法を用いた．110 超格子反射の測定は 2θ=34.5–36.0°の範囲で，係

数時間 10 s，ステップ間隔 0.005°にて FT (Fixed Time)法を用いた．この測定にかか

る時間は，基本反射が約 30 min，超格子反射が約 3 h で，一つの温度あたりの保持

時間は合計で約 4 h である．以下に測定条件の詳細を示す．   

 

Scanning method : Parallel beam method 

Target : Cu(Kα ray : λ =1.542 Å) 

Voltage : 40 kV, Current : 40 mA 

Divergence slit : None 

Scattering slit : None 

Receiving slit : None  

DHL : 10 mm 

Temperature rising rate : 20 K/min 

 

2-3. 実験結果  

2-3-1. 時効材の組織  

溶体化材には γ′相の析出は認められない．Fig. 2-7 に，973 K 時効材の組織を示す．

0.05 h および 0.16 h 時効材では，FE-SEM の分解能において析出物は認められない

が，粒内及び粒界に析出が確認されている 3)．析出物の形態については確認できな

い．1 h 時効材の粒界では，粒界の一部に γ′相のセル状析出が認められる．  この現

34



 

 

 

象は，粒界付近の粒内析出物が一度母相に再固溶することで起こり，粒界から粒内

の片側に向かって先進界面が生じる．旧粒界と先進粒界の間には，セルまたはノジ

ュールと呼ばれる母相 /析出物相のラメラ組織が形成される．1 h 時効材の粒内では，

粒子径が 10 nm 未満の微細な γ′相が認められるが，その形状は確認できない．γ′相

の粒子径は 5 h 時効材において数 nm，24 h 時効材において約 20 nm と大きくなり，

24 h 時効材において初めて形状が球状であることが確認できる．96 h 時効材の粒内

では，粒子径は約 30 nm となり，形状は立方体状のものが認められる．750 h 時効材

では，粒内の γ′粒子径は約 50 nm まで増加する．しかし，いずれの時効材において

も形状評価するには FE-SEM の空間分解能は不十分である．  

Fig. 2-8 に 1073 K 時効材の組織を示す．粒界においては 0.05 h 時効材から粒子径

約 50 nm の粒状析出物が粒界に析出し，その後 1 h 時効材において約 100 µm まで粒

子径が増大してからはほとんど粒子径は変わらない．また，不連続析出は認められ

ない．粒内においても，0.05 h 時効材において析出が開始し，その粒子径は 96 h 時

効材において約 100 nm，750 h 時効材において約 200 nm となる．粒子の形状は，初

めて確認できる 1 h 時効材では球状だが，時効時間の増加に伴い，次第に立方体状

となる．しかし，750 h まで時効を施すと，立方体状の粒子と，球状ではあるが界面

が湾曲する粒子が認められる．分散については，5 h 時効材まではほぼ均一に分散を

しているが，24 h 時効材からは粒子が隣り合い，96 h 時効材ではさらに発達して列

を成している箇所が多数認められる．  

Fig. 2-9 に粒界における 1173 K 時効材の組織を示す．1173 K 時効材においても同

様に粒界に粒状の析出物が析出する．  0.05 h 時効材では，粒界に粒子径約 100 nm

の  γ′相が析出する． 時効時間の増加に伴いその粒界析出物は著しく粗大化し，粒界

の被覆率は減少する．Fig. 2-10 に同様に粒内における 1173 K 時効材の組織を示す．

本合金では 1173 K における粒内組織が最も析出形態の変化が顕著である．粒内の γ′

相の粒子径は 1 h 時効材で約 50 nm であり，4000 h 時効材で数百 nm まで粗大化す

るが，その分散は 1000 h の時効材から非常に大きくなる．また，粒子の形状は 1 h

時効材において球状であるが，10 h 時効材からは立方体状の粒子が認められ，96 h
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時効材においては立方体状の程度の低い粒子が多くなる．1000 h 時効材ではほとん

どの粒子の形状は崩壊し，球状もしくは凝集したような不明瞭な形の粒子が多くな

る．粒子の分散については，24 h 時効材においてわずかに隣接した粒子が現れ始め，

96 h 時間時効材では多くの粒子が隣り合う分散を呈する．1000 h 以降の時効材では

再び粒子は孤立して分散する．1000 h 時効材においては，初めて長辺の径が数十 µm

におよぶ粗大な板状析出物が認められ，4000 h 時効材においてその厚さは増大する． 

Fig. 2-11 に 1173 K/10 h 時効材における粒界析出物の明視野像  (BFI) ，暗視野像  

(DFI) 及び制限視野回折像  (SADP) を，回折像の指数とそれらを重ねた図と併せて

示す．粒界に存在する析出物はその制限視野回折像からＭ 23Ｃ 6 炭化物相であること

が推測される．  

 

2-3-2. γ′相の粒子径，数密度および体積率  

Fig. 2-12 に 973–1173 K 時効材における γ′相粒子の粒子径の時効に伴う変化を示

す．各粒子径の値は Table 2-3 に示す通りである．各時効温度において，粒子径は両

対数グラフにおいて線形的に，すなわちべき乗関数的に増大する．Ni 基合金の粗大

化挙動には式 (6)で表される Ostwald ripening モデルがよく用いられる．  

 ktrr =− 3
0

3  (6) 

r は析出物の粒子半径で，r0 は時間 t が 0 における粒子径，k は定数である．すなわ

ち，t0 を析出開始時間にとり，時効熱処理時間が長い条件において粒子径 d=2r は時

間の 1/3 乗に比例する．  

 3/1td ∝  (7) 

本実験における γ′相の粗大加速度のべき指数はそれぞれ 1173 K で 0.29，1073 K で

0.22，973 K で 0.21 であり，どれも 1/3 よりも小さい．この小さなべき指数に関し

ては 2-4-1 節において議論する．  

Fig. 2-13 に 973–1173 K 時効材における γ′相粒子の数密度を示す．各析出密度の

値は Table 2-4 に示す通りである．析出相の体積率が一定の場合，粒子径の 3 乗と数
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密度は反比例するため数密度も時間の 1 乗に比例して減少する．  

Fig. 2-14 に 973–1173 K 時効材における γ′相粒子の面積率を示す．各面積率の値

は Table 2-5 に示す通りである．組織形態学的にこの面積率はすなわち析出相の体

積率と同様となる．しかし，本研究では組織観察に電解研磨を用いているので，こ

の FE-SEM から求められた面積率は，実際の体積率を過大評価する点に注意する．

プロットされている点より短い時効熱処理条件は粒子径が小さすぎるために測定点

から排除した．γ′相の体積率は各時効温度に対して一定で，それぞれ 1173 K で 3 %，

1073 K で 12 %，973 K で 23 %である．これはすなわち，測定された時効熱処理条

件において既に核生成成長を終え，粗大化段階に入っていることを意味すると考え

られる．  

 

2-3-3. 時効材の転位組織  

Fig. 2-15 に 1173 K/10–1000 h 時効材における TEM 明視野像とそれに対応する制

限視野回折像を示す．10 h 時効材においては立方体状の γ′相は母相と以下の式に示

すような Cube-Cube の方位関係を持ち，均一に整合析出する．  

 (100)  γ // (100)γ′ 

 [010]  γ // [010]  γ′ 

γ′相粒子の内外にはひずみ場によるコントラストが明瞭に認められる．粒子の外部

においては，立方体状の粒子の面中心部にコントラストが高く，角の部分にはコン

トラストがないことから，面の中心部にひずみが集中していることが推測される．

また，界面転位等の転位は一切認められない．24 h 時効材においては，γ′相粒子は

同様に立方体状に整合析出しているが，組織の一部に転位が認められる．本試料に

は一切の加工を加えていないため，この転位はミスフィット転位もしくは時効温度

からの冷却中に導入された残留応力によって塑性変形した結果生じた転位であると

考えられる．また，すべての転位は γ–γ′界面にとどまらず，母相中にパンチアウト

する．10 h 時効材において認められた粒子周辺のひずみコントラストは消失してお
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り，粒子周辺のひずみは緩和された可能性がある．96 h 時効材では，γ′相粒子は球

状に近づき，また局在化の進行が著しく，組織中には多数の転位が認められる．転

位の密度は，粒子周辺部において高く，粒子間には少ない．これは 24 h 時効材にお

いて認められた転位が増殖した結果であると考えられる．しかし，制限視野回折像

からは Cube–Cube の関係を保った回折が得られるため，粒子回転はほとんど起こら

ない．  

 

2-3-4. ミスフィット転位のバーガースベクトル解析  

Fig. 2-16 に転位が多数導入される 1173 K/96 h 時効材において，様々な二波励起

条件で得た TEM 明視野像を示す．これらの明視野像は 001 および 110 晶帯軸付近

において得た．視野上に認められる γ′相粒子周辺に存在する多数の転位は，励起条

件によって消失するものがあり，これより各転位のバーガースベクトル解析を行っ

た．すべての転位のバーガースベクトルは<110>であり，ミスフィット転位として典

型的なバーガースベクトルを有するが，ミスフィット転位特有のバーガースベクト

ルではないため，どのようなプロセスで導入された転位であるかは明らかではない．

また，ミスフィット転位であると仮定したとして γ′相粒子内における転位や面欠陥

は観察されず，転位による析出物粒子の切込みは起きていないことが示唆される．

転位は下部組織を形成しておらず，ミスフィット間隔の測定などによるミスフィッ

ト値の推定は難しい 12)．  

 

2-3-5. 硬さ試験  

Fig. 2-17 に，本合金における時効時間の増加に伴う硬さの変化を示す．各硬さの

値は Table 2-6 に示す通りである．いずれの時効材についても一度硬さが増加し，そ

の後低下する典型的な時効硬化曲線をとる．時効温度の低下に伴い，硬さの最大値

は増加し，最大値を示す時間は長時間側へ移行する．すなわち，1173 K 時効材では，

0.17 h 時間後に最大値 2.37 GPa を示すが，直後に硬さは低下し，1 h 時効材では 2.02 

GPa となる．1073 K 時効材では，0.05 h 時効した時点で 2.57 GPa を示し，1173 K 時
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効材の硬さの最大値を上回る．1073 K 時効材における硬さは，1 h 時効材において

2.86 GPa まで増加するが，その後は緩やかに減少する．973 K 時効材では，96 h 後

に最大値 3.59 GPa を示す．硬さが減少するのは粒子の粗大化，すなわち化学的駆動

力がなくなったためであることが確認できる．  

 

2-3-6. 常温 X 線回折  

Fig. 2-18 に 973 K 時効材および溶体化材における X 線回折パターンを，計算によ

って求めた Ni の回折パターン 13)とともに示す．γ′相は γ 相の規則相でありほぼ等し

い格子定数を有するので，基本反射においては１つのピーク中に両相のピークが重

複して出現する．基本反射は 111 から 420 のピークがそれぞれ明瞭に認められるが，

その強度や，各ピーク間の比強度は試料によって大きく異なる．特に 750 h 時効材

の強度は最大で 8000 cps 程度と非常に高い．本試料の結晶粒径は全て約 180 µm で

あり，比較的大きいため，回転試料台による試料の配向を低減しきれなかったこと

に起因するものと考えられる．また，時効材のピークは純 Ni のピークよりもわずか

に低角度側にシフトしており，格子定数は純 Ni よりも大きい．また，溶体化材と時

効材を比較すると，同様にピークがわずかに高角度側にシフトしており，母相の格

子定数は溶体化材より小さくなる．Fig. 2-19 に 973 K 時効材における 110 超格子反

射付近の回折パターンを示す．このパターンも強度およびバックグラウンドがそれ

ぞれ異なる．これは試料の配向性および研磨の状態の差に起因するものと推測され

る．35.3°付近に約 50 counts の強度を有するピークが γ′相の超格子反射である．し

かし，Kα1 および Kα2 の分離は認められない．  

Fig. 2-20 に 1073 K 時効材および溶体化材における X 線回折パターンを，計算に

よって求めた Ni の回折パターンとともに示す．973 K 時効材同様，各指数のピーク

が認められ，その強度及び各ピークの比強度はそれぞれ異なる．特に 750 h 時効材

の強度は最大で 9000 cps 程度と非常に高い．Fig. 2-21 に 1073 K 時効材における 110

超格子反射付近の回折パターンを示す．このパターンも強度およびバックグラウン

ドがそれぞれ異なるが，35.3°付近に約 50 counts の強度を有する γ′相の超格子反射
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が認められる．Kα1 および Kα2 は分離しない．  

Fig. 2-22 に 1173 K 時効材および溶体化材における X 線回折パターンを，計算に

よって求めた Ni の回折パターンとともに示す．各指数のピークが認められるが，

400 ピークが非常に小さい． 1 h 時効材の 111 ピークは 18000 cps と非常に強い強度

を示す．  Fig. 2-23 に 1173 K 時効材における 110 超格子反射付近の回折パターンを

示す．このパターンも強度およびバックグラウンドがそれぞれ異なるが，35.3°付

近に約 50 counts の強度を有する γ′相の超格子反射が認められる．溶体化材および時

効材における各指数のピーク角度は，Table 2-7 に示す通りである．本実験条件であ

る 6 h 程度のスキャンでは強度は最低 50 cps 程度と低く，得られるピークもひとつ

だけではあるものの，明瞭にピーク位置を決定するデータが得られる．これよりま

た受光側のスリット幅を狭め，スキャンに時間をかけるなどすれば更に質の高いプ

ロファイルが得られると考えられる．  

 

2-3-7. 常温における格子ミスフィット  

973 K，1073 K，1173 K 時効材における，時効時間に伴う γ 相および γ′相の格子定

数変化を Fig. 2-24 に示す．黒点が γ′相の格子定数を，白点が γ 相の格子定数を表し

ており，それぞれの色の実線およびシンボルの形がそれぞれの時効温度に対応する．  

 本合金においては，γ 相の格子定数が 3.570 Å 程度，γ′相の格子定数が 3.595 Å 程

度になり，γ′相の格子定数が大きいため，格子ミスフィットの値は正になる．鋳造合

金においては格子ミスフィットが負であることが多いが，鍛造合金おいては合金組

成によって正の場合もある 14)．溶体化材の γ 相の格子定数は 3.574 Å であり，両相

の格子定数の中間にあたる．これは，原子半径の大きい Al，Nb といった元素が γ 相

に分配されたためである．それぞれの時効材における格子定数は，時効時間によら

ずおよそ一定の値を示すが，粗大化開始後に当たる時刻にわずかに γ′相は増加，γ 相

は減少する傾向が認められる．また，両相間の格子定数の差は時効温度の上昇に伴

い小さくなり，溶体化材の格子定数に近づく．これは時効温度が Solvus 温度に近づ

くほど両相の組成が溶体化材に近づくことと対応する．これは成長段階，粗大化段
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階に関係なく，両相の組成が格子定数に大きな影響を与えるほど異なるわけではな

いためと考えられる．  

時効に伴う格子ミスフィットの変化を Fig. 2-25 に示す．格子定数の変化に対応

し，格子ミスフィットの値は粗大化開始後に当たる時刻にわずかに増加し，その後

一定になる傾向が認められる，また，格子ミスフィットは時効温度の上昇に伴い小

さくなる．増加後の格子フィットの値は時効温度が 973 K で 1.0%，1073 K で 0.8 %，

1173 K で 0.6 %程度である．溶体化材および各時効材における格子定数，格子ミス

フィットの値は Table 2-8 に示す通りである．  

 

2-3-8. 高温 X 線回折  

Fig. 2-26 に 1173 K/96 h 予時効材における，各温度の高温 X 線回折パターンを示

す．室温における X 線回折同様，各指数のピークが認められるが，回転試料台を用

いることができないためにピークの強度のばらつきは，常温に比べさらに大きくな

る．本実験に供した試料では，111 および 200 ピークが非常に強く検出され，他の

ピーク強度は小さい．これらのピークは，測定温度の上昇に伴い低角度側にシフト

する．これは，熱膨張することで格子定数が大きくなるためである．  

Fig. 2-27 に 1173 K/750 h 予時効材における 110 超格子反射付近の回折パターンを

示す．このパターンも同様に，測定温度の上昇に伴いピークは低角度側にシフトす

る．また，ピークの強度は低下し，バックグラウンドの強度は増加する．これは X

線の熱散乱によるものである．36˚付近に大きなピークが発生しているが，これは

Cr2O3 のピークであり，この温度域においては試料の酸化を完全には防げなかった

ためであると考えられる．本実験によって得られた 1173 K/96 h 予時効材における

各指数のピーク角度の値は Table 2-9 に示す通りである．  

Fig. 2-28 に高温 X 線に供した 1173 K/96 h 予時効材の SEM 像を示す．どちらの試

料においても複数段時効したようなマルチモーダルな組織ではなく，粒子の組織形

態がほぼ同一である組織が得られた．973 K/750 h および 1173 K/96 h 予時効材にお

ける γ′相粒子の粒子径はそれぞれ 20 nm，90 nm 程度であり第 2 章において触れた
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単純時効材とほぼ同様な組織になる．すなわち，高温 X 線回折試験中における組織

変化はほとんどなかったと考えられる．   

 

2-3-9. 高温における格子ミスフィット  

Fig. 2-29 に高温 X 線回折により求めた 1173 K/96 h 予時効材における，格子定数

の測定温度に伴う変化を示す．両相の格子定数は，測定温度の上昇に伴い熱膨張し

て増加する．膨張の程度も同様であり，曲線を外挿すると 1273 K 程度でその差はほ

とんどなくなる．Fig. 2-30 にこの格子定数から算出した 1173 K/96 h 予時効材にお

ける，格子ミスフィットの測定温度に伴う変化を示す．格子ミスフィットは測定温

度の上昇に伴い単調に減少し，その値は 1173 K でおよそ 0.1 %である．本実験にっ

て得られた格子定数，格子ミスフィットの値は Table 2-10 に示す通りである．  

 

2-4. 考察  

2-4-1. 粗大化開始曲線の決定  

本実験条件ではいずれの時効温度域においても，硬さは典型的な時効硬化曲線を

とったため，ピーク時効において核生成成長は終了したと考えるのが妥当である．

ただし，γ′相粒子の粒子径は時効時間の 1/3 乗に比例せず粗大加速度の勾配は 0.21–

0.29 であり，1/3 よりも小さい．これは γ′相粒子間の弾性ひずみエネルギーの相互作

用の結果生じたものであると考えられる．土井 15)はいくつかの合金系において弾性

拘束系，すなわち格子ミスフィットが存在し，析出物が母相と整合析出する析出物

の粗大化挙動を調査し，格子ミスフィットが大きい系では，粗大化に伴いその速度

が遅滞する現象を見出した．べき指数 m の値すなわち粗大化の勾配の逆数は 5 を超

えるような系も報告されており，勾配に換算すると 0.2 程度になる．また，Perez ら

16)は LSW 理論による粗大化速度論を修正した MLSW(Modified LSW)理論を Ni 基合

金に応用した．MLSW 理論は析出物粒子の弾性ひずみエネルギーやその粒子間相互

作用を考慮に入れて計算した化学ポテンシャル勾配に従って拡散が生じると仮定し

たモデルであり，粒子径分布が粒子の体積率や粒子径に依存するため，べき乗形式
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で表現しない．しかし，数値計算で得られた結果はおおよそ冪指数が 3–5 程度を再

現することから本実験結果と同様になる．以上より，本研究の条件においても格子

ミスフィットの存在により格子ひずみが生じ，その結果粗大化が遅滞して勾配が最

小で 0.2 程度となったと考えられる．時効温度の上昇に伴いこの勾配が増加するこ

とは，格子ミスフィットの低下とともに析出物体積率が低下したためであると考え

られる．数密度および体積率も測定範囲内においてこの挙動に則った挙動を示し，

本実験時効時間域は既に析出が終了して粗大化の段階に突入していることを強く示

唆する．これより，硬さのピークの条件をプロットすることにより本合金における

γ′相の核生成成長に対する粗大化の開始曲線を TTP 図上に描くことができる．この

粗大化の開始曲線を Fig. 2-31 に示す．本合金では粗大化は C カーブではなく時効

温度の上昇に伴い早期に開始する熱活性化過程である．その開始時間は 1173 K で

数分，1073 K で 1 h 程度，973 K で数十時間である．おおよそ 100 K 温度が上昇す

ると 1 オーダー開始が早くなる．873 K における粗大化の開始は認められていない

が，これらの粗大化時間を外挿すると数千から数万時間程度であると推察される．

したがって析出形態を観察する領域はこの粗大化開始曲線よりも長時間側であるこ

とが望ましい．また，873 K および 973 K では粗大化の開始には非常に時間がかか

るため，時効に伴う析出形態の観察は 1073–1173 K の温度域で行うことが適切であ

ると考えられる．  

 

2-4-2. γ′相の時効に伴う析出形態の変化  

γ′相粒子の形状に着目すると，γ′相粒子は析出初期で球状であり，その後立方体状

を呈する．その後も時効を続けると立方体状化の程度は低減し，最終的には凝集が

開始して形状は著しく不規則になる．この立方体状化の程度が低減することを「形

状崩壊」と呼ぶことにする．形状崩壊が開始する時間と TEM によるミスフィット転

位の観察開始時間は一致することから，析出物の立方体状化からの逸脱はミスフィ

ット転位によるミスフィットひずみの緩和に起因すると考えられる．本実験条件で

は転位組織はしばしば異相界面に認められるような転位網を形成しない 12)が，これ
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は γ′相粒子の粒子径がミスフィット転位間隔よりも狭く，平衡する転位組織を形成

する前にパンチアウトしてしまうためであると推測される．単純に b=a[100]の刃状

転位が平行に整列してミスフィット応力を緩和すると仮定し，以下の式により格子

ミスフィットのおよその値を求めた．  

 l
b

=δ  (8) 

ここで l は転位間隔，b はバーガースベクトルの大きさである．l には本条件におけ

る粒子径 50 nm を代入してミスフィットを計算すると，格子ミスフィットの値の絶

対値は 0.5 %未満になる．これは，高温 X 線回折における結果の約 0.1 %と矛盾しな

い．すなわち，ミスフィット値が小さく，また粒子径が小さいために転位が二相界

面に転位網が形成しなかった可能性がある．  

γ′相粒子の分散状態に着目すると，γ′相は析出開始初期において均一に分散してい

るが，成長および粗大化の進行に伴い局所的に分散するようになることが認められ

た．本研究ではこれを「局在化」と定義する．この現象は土井 15)によって報告され

た粗大化挙動に及ぼす弾性ひずみエネルギーの影響であると考えられる．すなわち，

弾性ひずみエネルギーの寄与によって距離の近い析出物同士の粗大化は抑制され，

互いに同じ粒子径で安定化する．一方，離れている粒子は弾性ひずみエネルギーの

効果が小さく，通常の粗大化と同様に相対的に小さい粒子は消滅し，大きな粒子は

増大するので，析出相の分布に不均一性が生じる．本合金における局在化現象は，

この粒子間の弾性ひずみ相互作用によるものであると考えられる．なお，この現象

は同様に塚田ら 17)，Zhao18)らはそれぞれフェイズフィールド法を用いてシミュレー

トされている．ところで粒子が Splitting を起こすことにより 2 つもしくは 8 つの γ′

相粒子に別れる現象が知られている 15)．この現象においても γ′相粒子の分散状態は

同様になりうるが，本研究の粒子は分裂途中に近い形状の γ′相粒子は認められない

ため Splitting による局在化が生じている可能性は低い．また，Betteridge ら 19)，Ricks

ら 20)は γ′相粒子の角の位置から新たに核生成し，結果粒子が集合した形態の析出物  

(Ogdoadically-diced Cube)を報告した．この析出プロセスにおいても同様な局在化し

た析出形態を呈すると考えられるが，これらの析出物の中心部にはこれらの核とな
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った粒子が存在するはずである．しかし，このような粒子は認められないため，同

様な析出プロセスを経た可能性も低い．  

以上から，本合金における形態変化プロセスは以下のようになる．この模式図を

Fig. 2-32 に示す．析出初期において，γ′相粒子は表面エネルギーを最小にするよう

に球状に析出する (a)．析出が進行し体積率が大きくなると，局在化現象が開始し，

以降粗大化に伴い進行する (b)．粒子径が大きくなると弾性ひずみエネルギーが支配

的になり，粒子の形状が球状から立方体状に変化する (c)．その後析出物粒子と母相

との界面にミスフィット転位が導入され，これと同時に形状崩壊が開始する (d)．そ

して局在化が最大値をとった後に (e)，凝集が開始し，形状は複雑に変化し，分散は

孤立粒子に戻る (f)．  

 

2-4-3. 鍛造合金における格子ミスフィットの測定  

本実験で得られた超格子反射およびそれより計算した格子定数，格子ミスフィッ

トは，超格子反射の強度が 100 count 程度であることから信頼性に乏しい．しかし，

平行ビーム法をはじめとした測定精度を追求した結果，各試料における格子定数お

よび格子ミスフィットの値には整合性が見られたため，参考にできる値であると考

えられる．そこで以下の方法を用いて格子定数，格子ミスフィットの値を見積もる．  

一般に Ni 基合金においては γ–γ′相間の格子ミスフィットを見積もる手段として

Vegard 則を用いた格子定数の推定が用いられる．すなわち，元素添加による各相の

格子定数の変化は，その添加元素のモル濃度に比例すると仮定し，その和によって

格子定数を見積もる．これを式で表現すると以下のとおりである．  

 
( )

NbTiAlFeCr

γγ
0γ

0675.00423.00185.001335.00013.003524.0

nm

xxxxx
xaa ii

+++++=

Γ+= ∑  (9) 

( )
NbTiFeCr

γγ
0γ

0223.000238.000005.00004.003565.0

nm

xxxx
xaa ii

+++−=

Γ+= ∑ ′′
′  (10) 

a は各相の格子定数であり，Γi は i 元素の Vegard 係数であり，文献 21)の値を用いた．

x i は i 元素のモル分率である． Inconel X-750 の各相の組成は del Valle22)らによって
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1100 K における値が測定されたものを用いた．これらの値と，それから推定される

各相の格子定数の値を Table 2-11 に示す．この組成と式 (9)， (10)から推定された格

子定数は，それぞれ aγ = 3.564 Å および aγ ′ = 3.564 Å であり，これは格子ミスフィ

ット 0.904 %程度になる．本実験における格子ミスフィットの測定値は 1173 K で

0.6 %，1073 K で 0.8 %と近い値であり，互いの結果を確かめられる．  

一方，高温 X 線回折の結果から，格子ミスフィットの温度依存性は非常に強いこ

とが明らかとなった．1173 K/96 h の予時効材では室温で 1.0 %程度だった格子ミス

フィットはその時効温度である 1173 K において 0.1 %程度にまで減少する．すなわ

ち，本合金の 1173 K において析出組織は 0.1 %程度の格子ミスフィットの影響で形

成したと考えられ，非常に小さい格子ミスフィットにおいて析出形態が強い影響を

うけることが示唆される．  

Fig. 2-33 に他の Ni 基鋳造合金における格子ミスフィットの温度依存性を 1173 

K/96 h 予時効材のものと併せて示す．本合金はミスフィットが正であるほか，測定

温度の上昇に伴い減少する程度は他の合金よりも大きい．Fährman ら 23)，Sugui ら

10)の測定した合金は，1000 K 程度の温度上昇に対し約 0.1 point 程度しか格子ミスフ

ィットの値は減少しないが，本合金は 0.6 point も減少する．この大きな温度依存性

は組織形態および組成の温度依存性に起因する可能性があるが，現在は明らかでな

い．  
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2-5. 小括  

本章では，Ni 基鍛造合金 Inconel X-750 における γ′相の析出形態を定性的に明ら

かした．また γ および γ′相の格子定数変化および格子ミスフィットの測定手法を提

案し，これらの時効温度依存性，測定温度依存性を調べた．その結果，以下のこと

が明らかにした．  

 

(1) γ′相の析出形態は，格子ミスフィットの影響を強く受け，「形状」「分散」「凝集」

の３つの観点からそれぞれ変化する．  

(2) γ′相の形状は立方体状化し，界面におけるミスフィット転位の導入により形状

崩壊が生じる．  

(3) γ′相の分散は粒子間の弾性的相互作用によって局在化する．  

(4) γ′相の凝集は γ–γ′相間の非整合化の進行により生じ，形状を複雑に変化させる．   

(5) 粒子径，析出密度，体積率および硬さから，本合金の各時効温度における粗大

化開始時間を決定した．粗大化は温度の上昇に伴い早くなり，析出形態の評価

はこれ以降において行うことが好ましい．   

(6) X 線回折では超格子反射を詳細にスキャンすることにより格子定数を求めるこ

とに成功した．また，これは Vegard 則による推定と矛盾しない．  

(7) 室温における本合金の格子ミスフィットは正であり，時効温度の上昇に伴い低

下する．  

(8) 本合金における格子ミスフィットは測定温度の上昇に伴い大きく減少し，1173 

K 付近でおよそ 0.1 %になる．この減少の程度は他の合金と比較して小さい．  
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Table 2-1 Chemical compositions of  Inconel X-750.

Table 2-2 Heat treatments in this study.

C Cr Fe Al Ti Nb P S Ni

mass % 0.04 14.9 6.58 0.79 2.49 1.00 0.03 0.01 bal.

at. % 0.19 16.26 6.69 1.66 2.95 0.61 0.05 0.02 bal.

1173 K/0.05–4000 h

1073 K/0.05–750 h

973 K/0.05–750 h

873 K/1–4000 h

Solution treatment Heat treatment

1423 K/4 h→ W.Q.
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Table 2-3 Mean particle sizes of Inconel X-750 after aging treatment. 

Ave. Max. Min.

0.05 - - -

0.17 <20 - -

1 48.30 57.20 42.30

10 87.60 110.80 65.70

24 128.40 155.50 88.30

96 185.60 246.90 118.70

1000 456.20 823.80 223.80

4000 416.50 1,172.30 199.80

0.05 <20 - -

0.17 <20 - -

1 29.20 36.40 23.10

5 35.50 44.10 27.90

24 55.30 64.50 42.10

96 77.50 97.90 49.30

750 129.20 174.30 100.80

0.05 <20 - -

0.17 <20 - -

1 <20 - -

5 <20 - -

24 20.83 26.03 15.53

96 23.82 29.82 18.32

750 42.95 50.85 37.95

Particle size / nm

1173

1073

973

Temperature / K Aging time / h
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Table 2-4 Particle densities of Inconel X-750 after aging treatment. 

Particle density / µm
-2

Ave. Max. Min.

0.05 - - -

0.17 - - -

1 45.37 48.15 42.59

10 13.20 14.82 12.04

24 11.73 12.96 10.42

96 2.72 2.75 2.66

1000 0.60 0.66 0.47

4000 0.39 0.41 0.37

0.05 - - -

0.17 - - -

1 907 1069 783

5 265 290 238

24 106 127 87.5

96 36.0 40.3 31.9

750 10.5 11.6 9.49

Temperature / K Aging time / h

1173

1073
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Table 2-5 Volume fraction measured with SEM-SEI of Inconel X-750 after aging 

treatment. 

Ave. Max. Min.

0.05 - - -

0.17 - - -

1 3.17 3.98 2.45

10 3.21 3.94 2.41

24 2.99 4.06 2.41

96 3.15 4.03 2.44

1000 3.05 4.07 2.42

4000 = = =

0.05 - - -

0.17 - - -

1 - - -

5 11.55 12.99 10.16

24 12.36 14.89 10.62

96 11.93 12.91 11.30

750 14.26 16.25 12.69

0.05 - - -

0.17 - - -

1 - - -

5 - - -

24 22.26 24.33 21.41

96 22.76 25.56 21.88

750 21.58 23.15 18.87

Temperature / K Aging time / h
Volume fraction of γʹ precipitates (%)

1173

1073

973
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Table 2-6 Hardness of Inconel X-750 after heat treatment. 

Ave. Max. Min.

- - 150 152 148

0.05 219 230 209

0.17 242 255 234

1 206 210 199

10 196 200 192

96 190 194 181

1000 186 187 184

4000 186 190 182

0.05 262 278 247

0.17 289 295 283

1 292 297 285

5 314 322 302

24 306 312 292

96 287 297 280

750 281 286 274

0.05 190 202 176

0.17 198 215 183

1 243 252 236

5 319 336 311

24 347 356 340

96 371 380 358

750 366 370 364

Load : 9.8 N

Temperature / K Aging time / h
Vickers hardness, Hv

1173

1073

973
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Table 2-7 2 theta angle for each index in aged Inconel X-750.

110 111 200 220 311 222 400 331 420

- - - 43.5500 50.7959 74.8805 91.0324 96.3293 118.8957 139.7729 149.1569

0.05 35.3314 43.9273 51.1822 75.3435 91.4787 96.722 - 140.2969 149.4903

0.17 35.3534 43.9313 51.1964 75.2954 91.3872 96.7831 119.4291 140.3409 149.5504

1 35.3180 43.6021 50.8582 74.9761 91.1633 96.4586 - 140.0262 149.6927

10 35.3232 43.9414 51.1497 75.2799 91.4507 96.8592 119.2806 140.3356 149.6369

96 35.3327 43.9151 51.1142 75.2718 91.3918 96.7764 - 140.3474 149.6977

1000 35.3188 43.945 51.1695 75.2806 91.4695 96.8602 119.3694 140.3176 149.6374

4000 35.3232 43.9414 51.1497 75.2799 91.4507 96.8592 119.2806 140.3356 149.6369

0.05 - - - - - - - - -

0.17 - - - - - - - - -

1 35.3229 43.8919 51.1259 75.2325 91.3710 96.7779 119.3360 140.282 149.572

5 35.3027 43.9240 51.1296 75.2731 91.4433 96.8222 119.5600 140.555 149.8300

24 35.3149 43.9477 51.1642 75.3633 91.5551 96.8917 119.5756 140.4643 149.7995

96 35.3354 43.9583 51.2322 75.3708 91.6205 96.8852 119.7725 140.6698 150.0407

750 35.3359 43.9977 51.1989 75.3834 91.537 96.9375 119.6450 140.5936 149.9820

0.05 - - - - - - - - -

0.17 - - - - - - - - -

1 - - - - - - - - -

5 - - - - - - - - -

24 35.2875 43.9073 51.1792 75.2708 91.4414 96.8509 119.9295 140.4597 149.8441

96 35.2814 43.9298 51.1565 75.3421 91.5746 96.7769 119.3920 140.8903 149.6963

750 35.2809 43.9726 51.1927 75.4200 91.6768 96.9524 119.7554 141.2513 150.2562

Temperature / K Aging time / h
2 theta / degree

1073

973

1173
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Table 2-8 Lattice parameters and lattice misfits of aged Inconel X-750.

Lattice misfit / %

a γ from 111 to 420 a γ  ́from110 δ from Nlson–Riley and 110

- - 3.5740 - -

0.05 3.5705 3.5927 0.6200

0.17 3.5702 3.5905 0.5679

1 3.5706 3.5940 0.6548

10 3.5700 3.5935 0.6557

96 3.5685 3.5926 0.6728

1000 3.5700 3.5939 0.6743

4000 3.5702 3.5935 0.6555

0.05 - - -

0.17 - - -

1 3.5693 3.5933 0.6716

5 3.5666 3.5958 0.8204

24 3.5660 3.5946 0.8034

96 3.5641 3.5927 0.8004

750 3.5654 3.5926 0.7632

0.05 - - -

0.17 - - -

1 - - -

5 - - -

24 3.5652 3.5973 0.9020

96 3.5661 3.5980 0.8936

750 3.5612 3.5980 1.031

Latice Parameter / Å

1173

Temperature / K Aging time / h

1073

973
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Table 2-9 2 theta angles for each index measured at high temperature.

110 111 200 220 311 222 400 331 420

RT 35.2809 43.9726 51.1927 75.4200 91.6768 96.9524 119.7554 141.251 150.256

473 35.1973 43.7995 51.0018 75.0434 91.0350 96.4683 - 139.573 148.454

673 35.1413 43.6682 50.8444 74.7962 90.7775 96.0557 - 139.249 147.188

873 35.0933 43.4829 50.6659 74.4675 90.3254 95.5013 - 137.739 146.08

973 35.0701 43.4391 50.5686 74.3864 90.0889 95.463 - 137.2220 145.359

1073 35.0675 43.3586 50.4864 74.2158 89.9479 95.2433 - 136.684 144.769

1173 35.0126 43.3418 50.4259 74.1536 90.1985 95.1451 - 136.098 144.069

Aging treatment
Measuring

temperature / K

2 theta / degree

1173 K/96 h
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Table 2-10 Lattice parameters and lattice misfits measured at high temperature.

Lattice misfit / %

a γ from 111 to 420 a γ  ́from110 δ from Nelson–Riley and 110

- - 3.5740 - -

0.05 3.5705 3.5927 0.6200

0.17 3.5702 3.5905 0.5679

1 3.5706 3.5940 0.6548

10 3.5700 3.5935 0.6557

96 3.5685 3.5926 0.6728

1000 3.5700 3.5939 0.6743

4000 3.5702 3.5935 0.6555

0.05 - - -

0.17 - - -

1 3.5693 3.5933 0.6716

5 3.5666 3.5958 0.8204

24 3.5660 3.5946 0.8034

96 3.5641 3.5927 0.8004

750 3.5654 3.5926 0.7632

0.05 - - -

0.17 - - -

1 - - -

5 - - -

24 3.5652 3.5973 0.9020

96 3.5661 3.5980 0.8936

750 3.5612 3.5980 1.031

Latice Parameter / Å

1173

Temperature / K Aging time / h

1073

973
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Table 2-11 Vegard coefficient, Gi obtained by reference20) and estimated compositions21)

and lattice parameters of each g and 2 phases in Inconel X-750 at 1100 K.

Ni Cr Fe Al Ti Nb lattice parameter/Å

Gi x10
3 

/ (Å/at%)

fcc-Ni - 1.3 1.335 1.85 4.23 6.75 3.524

L12-Ni3Al - -0.04 0.005 - 2.38 2.23 3.565

Compositions / at%

Bulk bal. 16.26 6.69 1.66 2.95 0.61 -

g matrix 72.68 17.85 7.65 0.63 1.19 <0.1 3.564

g' precipitae 73.34 2.26 1.90 6.84 12.54 2.83 3.601
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1 

Fig. 2-1 TTP diagram in Inconel X-750 alloy made by Mishra et al.1).
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2 

Fig. 2-2 TTP and hardness  diagram in Inconel X-750 alloy made 

by Izumi5). Numbers indicated with symbols are Vickers hardness 

measured with 9.8 N/10s.
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3 

Fig. 2-3 Schematic illustration showing X-ray system of Bragg-Brentano geometry.
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Fig. 2-4 Schematic illustration showing X-ray system of parallel beam geometry.
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5 

Fig. 2-5 Schematic illustration showing X-ray system of parallel beam geometry with

high temperature camber.
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6 

Fig. 2-6 Thermal histories of heat treatment and following high temperature X-ray

diffraction experiment for pre-aged at 1173 K / 96 h.
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7 

Fig. 2-7 SEIs of Inconel X-750 aged at 973 K for 0.05 h (a), 0.17 (b), 1 h (c), 5 h (d), 

24h (e), 96h (f) and 750 h (g).
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Fig. 2-8 SEIs of Inconel X-750 aged at 1073 K for : (a) 0.05 h, (b) 0.17 h, (c) 1 h, (d) 5 

h,(e) 24h, (f) 96h and (g) 750 h. 
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Fig. 2-9 SEIs showing grain boundary of Inconel X-750 aged at 1173 K for 1 h (a, b), 

10 h (c, d), 24 h (e, f), 96 h (g, h).
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Fig. 2-9 (continued): SEIs showing grain boundary of Inconel X-750 aged at 1173 K for 

1000 h (i, j), 4000 h (k, l).
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10 

200nm 500 nm

Fig. 2-10 SEIs showing intergranular microstructures of Inconel X-750 aged at 1173 K 

for 1 h (a, b), 10 h (c, d), 24 h (e, f), 96 h (g, h).
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ji

500 nm200nm lk

Fig. 2-10 (continued): SEIs showing inter granular of Inconel X-750 aged at 1173 K 

for 1000 h (i, j), 4000 h (k, l).
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11 

Fig. 2-11 TEM bright field image (a), selected area diffraction pattern of red broken

circle part (b), dark field image of arrowed spot (c) and index of the pattern (d).
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Fig. 2-12 Change in particle size with aging time in Inconel X-750

aged at 973–1173 K.

Fig. 2-13 Change of particle number density with aging time in

Inconel X-750 aged at 1073–1173 K.
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14 

Fig. 2-14 Change in volume fractions measured by SEM-SEI with 

aging time in Inconel X-750 aged at 973–1173 K.
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15 

Fig. 2-15 TEM bright field image of Inconel X-750 aged at 1173 K for: (a) 10 h, (c) 24 

h, (e) 96 h and corresponding selected area diffraction pattern (b, d, f).
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16 

Fig. 2-16 TEM bright field image of Inconel X-750 aged at 1173 K for 96 h with two beam

condition of: (a) 002, (b) 111, (c) 111(B=[110]) and (d) 202, (e) 220, (f) 022 (B=[111]).
---

a b

c d

e 200nmf
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17 

Fig. 2-17 Change in hardness with aging temperature and time in

solution treated Inconel X-750, together with the result of the aged

at 973 K by Izumi5).

77



18
0

2000

4000

6000

8000

10000

0

2000

4000

6000

8000

10000

0

2000

4000

6000

8000

10000

In
te

n
si

ty
 /

cp
s

111

200
220

311 222 400 331 420

30 50 70 90 110 130 15040 60 80 100 120 140 160

2degree

0

2000

4000

6000

8000

10000
d

a

b

c

e

Fig. 2-18 XRD patterns at the range of 30–160° for Inconel X-750 (a) as S.T, aged

at 973 K for: (b) 24 h, (c) 96 h and (d) 750 h, together with the pure Ni derives from

calculation (e).
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Fig. 2-19 XRD patterns at the range of 30–160° for Inconel X-750 (a) as S.T, aged

at 973 K for: (b) 24 h, (c) 96 h and (d) 750 h.
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Fig. 2-20 XRD patterns at the range of 30–160° for Inconel X-750 (a) as S.T, aged at 1073 K for: (b) 1 h,  

(c) 5 h, (d) 24 h, (e) 96 h, (f) 750 h, together with the pure Ni derives from calculation (g).
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Fig. 2-21 XRD patterns at the range of 30–160° for Inconel X-750 (a) as S.T, aged

at 1073 K for: (b) 24 h, (c) 96 h and (d) 750 h.
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Fig. 2-22 XRD profiles at the range of 30–160° for Inconel X-750 (a) as S.T, aged 

at 1173 K for: (b) 1 h,  (c) 10 h, (d) 96 h, (e) 1000 h, together with the pure Ni derives 

from calculation (f).
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Fig. 2-23 XRD patterns at 110 peak for Inconel X-750 (a) 1173 K/1 h,  (b) 1173 K/10 

h, (c) 1173 K/96 h,  (d) 1173 K/1000 h.
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Fig. 2-25 Change in lattice misfit in Inconel X-750 aged at 973–1173 K.

Fig. 2-24 Change in lattice parameter of γ and γ′ phase in Inconel X-750 aged at 973–

1173 K.
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26

Fig. 2-26 XRD profiles at the range of 30–160° for Inconel X-750 pre-aged at 1173

K for 96 h measured at (a) 473 K ,(b) 673 K, (c) 873 K, (d) 973 K, (e) 1073 K, and

(f) 1173 K.
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Fig. 2-27 XRD profiles at the range of 34.5–36° for Inconel X-750 pre-aged at 1173 

K for 96 h measured at  (a) R.T. ,(b) 673 K,  (c) 873 K, (d) 973 K, (e) 1073 K, and (f) 

1173 K.
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28 

Fig. 2-28 SEIs of Inconel X-750 pre-aged at 1173 K for 96 h following to high 

temperature X-ray diffraction experiment.
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Fig. 2-29 Temperature dependence of γ and γ′ lattice parameters in Inconel X-750

pre-aged at 1173 K for 96 h.

Fig. 2-30 Temperature dependence of lattice misfit in Inconel X-750 pre-aged at

1173 K for 96 h.
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32 

Fig. 2-31 Time to initiate coarsening of γ′ phase for Inconel X-750 over

drawn at TTP diagram.
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31

Fig. 2-32 Schematic illustrations showing the process of morphological change at the

step of: (a) just after precipitation, (b) start of being cuboidal and localization, (c)

most cuboidalized and localized, (d) start of shape collapse , (e) more collapse and (f)

after coalescence.
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Fig. 2-33 Comparison of temperature dependence of the lattice

misfit in some cast alloys10, 23) and Inconel X-750 pre-aged at 1173

K for 96 h.

91



 

 

 

第3章  

γ′相体積率の低い Ni 基合金における

時効に伴う析出相形態の定量化 
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3-1. 緒言  

第 2 章では鍛造 Ni 基超合金において析出形態を検討するために，供試合金とし

て Inconel X-750 を選定し，この合金における γ′相の析出挙動を詳細に調査した．そ

の結果本合金における格子ミスフィットは室温で 0.6–1.0%程度，1173 K で 0.1%程

度であることを明らかにし，その析出形態を「立方体状化」「局在化」「形状崩壊」

「凝集」に分けて特徴づけた．析出形態の観察のためには 1073–1173 K が適切な熱

処理範囲であることも明らかにした．しかし，これらの析出形態の特徴は定性的な

議論であり，どの程度頻繁に生じているか，またいつ開始しているかといった定量

的な議論を行うことはできていない．γ′相の析出形態を客観的かつ論理的に評価す

るためには析出形態を特徴づけるパラメーターを設定することが必要不可欠である． 

γ′相の析出形態の中でも粒子の形状は，第 1 章で述べたように Ni 基合金の特徴で

あるからこれまでにも定量的に評価することは試みられてきた．Fährman ら 1)は析

出物粒子の投影周長に着目し，以下の式を用いて形状パラメーターを定義した．  

 
cs

ci
ster PP

PPS
−
−

=  (1) 

ここで P i，Pc，Ps，はそれぞれ γ′相粒子の周長，γ′相粒子の投影断面積と等しい面

積を持つ円の周長，そして同様に同じ面積をもつ正方形の周長である．完全に立方

体状のときに P i = Ps となるためこのパラメーターは 1 になり，球状のときに 0 にな

る性質を利用して形態を特徴づけた．しかし，このパラメーターは粒子のアスペク

ト比に強く依存し，アスペクト比が大きくなる場合などには正確に粒子の形状を特

徴づけることはできず，1 をこえることや負の値になることまである．Li ら 2)およ

び Prikhodko ら 3)は γ′相の形状に内接する四角形を考え，以下の式によって形状パ

ラメーターを定義した．  

 
4

4i

5708.0 A
AA −

=Σ   (2) 

ここで，A i，A4 はそれぞれ γ′相粒子の投影断面積，それに内接する四角形の最大面

積である．式に現れる定数 0.5708 は，粒子が完全に球状の時にパラメーターΣが 1
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となるようにするための定数で，(π–2)/2 に相当する．粒子の形状が完全に立方体状

のとき，A i=A4 となり，このパラメーターは 0 になる．また，完全に円になるときに

1 となる．しかし，内接する四角形の定義が難しく分散が大きくなることや，特に

γ′相が非整合化して不規則な形状になるとパラメーターの値は増加し，粒子がまる

で球状であるかのように測定される．また，内接する四角形に影響しない γ/γ′相界

面の形状は全く評価できない．  

これらの形状を定義するパラメーターは，原則として γ′相粒子が球状と立方体状

およびその中間の形状をすることを前提としている．しかし，実際には γ′相粒子の

形状は一方向に伸長することや，Ogdoadically-diced Cube のように複雑な形状を呈

することがある．Fig. 3-1 に Ricks4)らによって提案された γ′相粒子の形態変化プロ

セスの模式図を示す．また，γ′相の形状の観点からは上記のような評価方法がある

として，局在化や凝集は本研究で新たに提案した概念であるから，γ′相の析出形態

を評価するには別のパラメーターを設定する必要がある．  

そこで本研究では「形状」「分散」「凝集」のそれぞれの観点から γ′相の析出形態

を評価できるパラメーターを提案し，また実際にこれを用いて鍛造 Ni 基超合金

Inconel X-750 の析出形態を定量的に評価することを目的とする．  
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3-2. 実験方法  

3-2-1. 供試合金および熱処理  

供試合金は，第 2 章と同様の鍛造 Ni 基超合金 Inconel X-750 を用いた．試料はま

た同様に 1423 K / 4 h の溶体化処理後，973–1173 K の各温度における時効熱処理を

施し，厚さが 1.3 mm となるよう EDM にて切り出した．本試料における母相の粒径

は溶体化熱処理終了時点でおよそ 150 µm であり，その後の時効熱処理中にはほと

んど変化しない．この試料に対し耐水エメリー紙を用いて P400，P800，P1200 の順

で湿式研磨し，その後 3 µm および 1 µm のダイヤモンドペースト，さらに 0.02 µm

のアルミナバフ粉末を用いて研磨し，試料表面を鏡面に仕上げた．その後過飽和リ

ン酸クロム酸を用いてわずかに電解腐食を施して母相を溶出し，γ′相を立体的に観

察できるようにした．  

 

3-2-2. 組織観察  

時効材の組織観察には，電界放出型走査型電子顕微鏡（Field Emission Scanning 

Electron microscope: FE-SEM）を用いた．しかし，γ′相の形態は異方性を有したもの

であるため，その観察のためには観察方位を一定とする必要がある．さらにその方

位は γ′相粒子の立方体状化の程度が最も顕著に観察できる<100>方位であることが

望ましい．そこで 20 程度の結晶粒を観察し，その中で最も γ′相粒子の立方体状化が

著しくアスペクト比が顕著に大きくない結晶粒においてのみ γ′相粒子の形態を観察

することとした．この方法を用いると，比較的簡便に観察方位を絞り込むことがで

きる．なお，数個の試料においてこの方法で観察する結晶粒を選定し，後方電子線

回折法を用いてその粒の観察方位を求めたところいずれの試料においても観察方位

と<100>方位のずれは 5º 以内であることを確認した．また，立方体状化が全く起き

ていない試料においては同様に電子線回折法を用いて広範囲の方位マップを作成し，

その中から観察する方位を決定した．  

 

3-2-3. 形態パラメーター  
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形態パラメーターの評価は全て FE-SEM から得られた二次電子像から行った．定

義した形態を評価するためのパラメーターは以下のとおりである．  

 

(A) 形状のパラメーター  

γ′  相粒子の形状評価は MacSleyne ら 5)によって提案された各粒子の絶対モーメン

ト不変量（Absolute Moment Invariant）を求める方法により行った．絶対モーメント

不変量 1ω および 2ω は，FE-SEM から得られた二次電子像をもとに，各粒子に対して

以下の式 (3)および (4)ように定義される．  

 ( )πω
µµ

ω 402
1

0220

2

1 ≤<
+

≡
A  (3) 

 ( )2
2

2
12

110220

4

2 16πωω
µµµ

ω ≤≤
−

≡
A  (4) 

ここで A は粒子の面積であり， pqµ は式 (5)で定義される粒子画像の質量中心を原点

にとった中心モーメントである．と，と合わせて以下の通り定義する．  

 ( )∫∫ 







−








−= rr 2

00

01

00

10 dDyx
qp

pq µ
µ

µ
µ

µ  (5) 

 ( )∫∫= rr 2dDyx qp
pqµ  (6) 

( )rD は粒子の存在確率に比例する数であり，粒子の画像の輝度に対応させることが

できる．すなわち，以下のように定義する．  

 ( )




=
粒子外部

粒子内部

:0
:1

rD  (7) 

以上の定義から ( )0110 , µµ は粒子画像の質量中心を意味することは明らかである．絶対

モーメント不変量の詳しい定義および性質は付録 A を参照する．FE-SEM から得ら

れた画像のうち，どの領域を粒子内部および外部とみなすかは画像処理によって決

定し，この詳細は付録 B に述べる．以下，絶対モーメント不変量 1ω ， 2ω の特長のみ

を簡単に述べる． 1ω  は並進，回転，拡大縮小といった相似変換に対して不変であり，

2ω  はアフィン変換に対して不変である．すなわち，相似変換に加えて均一せん断や

不均一拡大に対しても不変である．γ′相の形状を評価するために全体の輝度，回転，

拡大縮小影響を最小化するために変えるべきでないため，これらの不変量を用いて
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組織形態の評価を試みた方法が絶対モーメント不変量を用いた形状評価方法である．

さらに， 2ω  に物理的意味をもたせるため，Fig. 3-2 に示すように平面および円弧か

らなる半立方体の形状を仮定する．これに対し粒子の形状パラメーターη を式 (7)の

ように定義すると，η の値は 2ω を用いて式 (8, 9)で表記される．  

 B
A

=η  (8) 

 
( ) ( )

( )
2

362733162521213

4
2421144

2






 





 −+−−





 +−−






 −−−

=

ηηηηηηηπ

ηηηπ
ω  (9) 

縦軸に 2ω  を，横軸に η  をとったときの式 (9)の関係を Fig. 3-2 に合わせて示した．

2ω の値は粒子の形状が球または楕円体のとき最大値  16π2 (≒158) をとり，立方体状

となるに伴って減少し，粒子が正方体または直方体のときに  144 をとなる． 2ω の値

はアフィン変換に対して不変であるから粒子の伸長の影響を受けず，粒子の立方体

状化のみの影響を受ける．同様なモーメント不変量を用いた形状評価法は  Nguyen 

ら 6)，van Sluytman ら 7)，MacSleyne ら 8)によって行われてきたが，いずれも γ′相体

積率の高い合金系におけるものである．  

γ′相が凝集しいびつな形状を呈したときには，このパラメーターη を用いると急激

な減少として捉えることが可能である．このとき， 2ω の値は 144 を大きく下回るの

で η の値は定義できない．この状態になったとき γ′相粒子は凝集が開始して立方体

状から逸脱したと判断し η=0とした．  

 

(B) 分散のパラメーター  

分散のパラメーターは局在化の程度を表すパラメーターである．局在化は γ′相粒

子が局所的に偏在することである．偏在した粒子の集団をグループと呼ぶことにす

ると，グループを形成した複数個の粒子は互いに粗大化に寄与しない 9)ことから，

その観点からはまるで一つの粒子であるかのようにふるまうと考えられる．すなわ

ち，「グループの形成により粗大化に寄与する実質的な数密度が減少した割合」を局

在化のパラメーターとして採用するべきである．すなわち，分散のパラメーターνを
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以下のように定義する．  

 

 

ν =
N *
N

 (10) 

N*はグループを形成する複数個の粒子を 1 つの粒子として数えた時の粒子の数密度

であり，N は通常の数密度である．この測定の模式図を Fig. 3-3 に示す．このパラ

メーターは γ′相粒子がグループを形成すると 0 に漸近し，全ての粒子が孤立して分

散すると 1 になる．このグループを形成する粒子を判断する基準には以下の条件を

用いた．  

1. 平滑で互いに向かい合った γ/γ′相界面を有する  

2. 観察の対象となる粒子が観察方向に重なっていない  

3. γ′相粒子間の γ 相チャネルは十分狭い  

条件 1 は凝集などにより著しく伸長した粒子がグループとして数えられることを避

けるための条件である．条件 2 は観察面奥行方向の重複を数えないための条件であ

り，各粒子の輝度が同程度であることから判断した．条件 3 は以下の式を用いて γ

相チャネルの狭さを評価した．  

 
ππ

jiji
ij

AAdd
l +=

+
≤

2
 (11) 

lij は各粒子 i と j の質量中心間の距離，di は粒子 i の円相当直径，Ai は粒子 i の投影

断面積である．すなわち，粒子の形状を完全な円に描きなおしたときに各粒子は重

なるかどうかを判断材料として用いた．  

 

(C) 凝集のパラメーター  

凝集はこれまでの形態変化と異なり，組織観察の結果から視覚的に判断すること

が難しい．なぜなら，凝集を起こさなくても γ′相はある程度不規則な形状を呈し，

凝集したことを判断することは難しいからである．そこで凝集は粗大化の新たなモ

ードの一つであることを利用し，凝集のパラメーターσ*を以下のように定義した． 
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 ( )∑ −
−

=
i

i

n
dd

d 1
1 2

*σ  (12) 

di は粒子 i の円相当直径，d は平均粒子径，n は観察した粒子の個数である．この定

義を表現した模式図を Fig. 3-4 に示す．このパラメーターは平均値で規格化した標

準偏差に等しく，すなわち γ′相粒子径のばらつきの大きさを意味する．本パラメー

ターが大きいときはばらつきが大きく，小さいときはばらつきが小さい分布状態で

あると理解できる．界面積の低減を駆動力とし，拡散律速を仮定した析出物の分布

理論である LSW 理論によれば，平均粒子径で規格化した粒子径分布の相似則が成

り立ち，この値は理想的に 0.216 になる 10)．このパラメーターがこの値より大きく

なれば界面積の低減以外の駆動力が働いたことになるため，その一つである凝集の

開始を判断できると考えられる．ただし，析出物の核生成は LSW 理論に従わないた

め，時効初期においては理想値とは異なる．  
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3-3. 実験結果  

3-3-1. 形態パラメーター  

(A) 形状パラメーターη 

Fig. 3-5 に時効に伴う形状パラメーターη の変化を示す．1173 K 時効材における

形状パラメーターは，0.05 h 時効材では 0，すなわち完全に球状であったが，1 h 時

効材から増加し始め，10 h で最大値 0.6 をとる．その後形状パラメーターは減少し，

1000 h 時効材で 0 になる．1073 K 時効材でも同様に，5 h 時効材から増加し，96 お

よび 750 h 時効材で最大 0.5 となる．973 K 時効材では 96 h 時効材から増加する．

1073 K，973 K 時効材は本実験条件である 750 h の時効では，形状パラメーターは未

だ減少しない．しかし，およその議論として LMP 値で各熱処理条件を換算すると

1173 K/ 1000 h の時効は 1073 K では 13 万 h，973 K では 5000 万ｈにも相当する時

間であるため，まだ形状パラメーターの減少する段階に達していない可能性がある． 

 

(B) 分散パラメーターν 

Fig. 3-6 に時効に伴う分散パラメーターνの変化を示す．分散パラメーターも同様

に，1173 K 時効材においては 0.05 h 時効材では 1，すなわち完全に孤立分散であっ

たが，1 h 時効材から減少し始め，96 h で最小値 0.7 をとる．その後分散パラメータ

ーは増加し，1000 h 時効材でほぼ 1 になる．1073 K 時効材では，0.167 h 時効材か

ら単調に減少し 750 h 時効材で最小 0.6 となる．形状パラメーターの変化時間は温

度高いほうが早いも関わらず 分散パラメーターの減少開始時間は逆であり，1073 

K の方が早い．さらにその程度も 1073 K 時効材の方が大きくなる．1073 K 時効材

の分散パラメーターがまだ減少していないのは，形状パラメーターと同様に減少す

る段階に達していないためである可能性がある．  

 

(C) 凝集のパラメーターσ∗ 

Fig. 3-7 に時効に伴う凝集パラメーターσ∗の変化を示す．凝集パラメーターは

1173 K，1073 K どちらの時効材においても，析出開始から単調に増加し，100 h 程
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度で 0.15 程度となる．これは時効温度がノーズ温度付近かそれ以上と高温であるた

め，古典的核生成理論における臨界半径付近で核生成を生じた際の粒子径分布が狭

く，LSW 理論で規定される理論値 0.219 程度に近づくためと考えることができる．

しかし，1173 K 時効材においては，1000 h 時効材からその値は急激に増加し，最大

30%程度に達する．  すなわち，1173 K/ 1000 h 時効材で初めて凝集が開始すること

が明らかである．1073 K 時効材においても，今後凝集が開始する可能性がある．  
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3-4. 考察  

3-4-1. 析出物形態変化の検証  

973–1073 K の時効材において，形状変化は Fig. 2-31 で決定した粗大化開始時間

程度に生じはじめ，粗大化開始以降にも継続して生じていることから，これらの形

態変化は化学的駆動力によるものではなく，界面エネルギーや弾性ひずみエネルギ

ーによるものであることは明らかである．  1173 K 時効材においては，形状パラメ

ーターは 1 h 以上の時効において一度増加してから減少する．この減少は凝集開始

前から生じ，  γ′相は整合を保ったまま球状に近づくことが定量化によって初めて明

らかとなった．  凝集が開始すると，γ′相粒子の球状化は中断され，界面に凹凸を生

じる．これは γ/γ′界面にミスフィット転位が導入され，非整合になった場合の典型

的な形状である．すなわち，ミスフィット転位が導入してもすぐに非整合になるわ

けではなく，何らかの潜伏期間を経てから凝集が開始する．  

分散パラメーターは粒子が局在化，すなわち局所的に偏在し，隣り合って生じて

いる様子を表す．このように粒子が隣接するメカニズムは 2 章で述べたように粒子

間の弾性的相互作用によるものである．分散のパラメーターは最低で 0.7 程度をと

るため，その物理的意味からおおよそ実質的に粗大化に寄与する粒子数は 7 割程度

ということができる．これは土井 9)によって報告されている Ni–Al，Ni–Mo，Ni–Si

系合金の組織より著しく低く，粗大化のべき指数 (Fig. 2-12)や数密度 (Fig. 2-13)のオ

ーダーに明らかに影響を及ぼす程度ではない．これは本合金における格子ミスフィ

ットが時効温度で 0.1–0.2 程度と小さいためと考えられる．また，本合金の凝集パラ

メーターσ*として用いている標準偏差は，この弾性的相互作用が強い系において 0

に近づくことが知られているが 9)，本合金においてもそのような現象は見られてい

ないことから，局在化現象は組織の直接観察とその定量化によって初めて明らかに

なったと考えられる．  

凝集のパラメーターは粒子径の分散の増減を表すものであるが，形状パラメータ

ーの減少や崩壊した形状の析出物形態から，γ′相粒子が凝集を起こしたことは明ら

かである．γ′相の形状が著しく変化するまで凝集パラメーターはほとんど増加して
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いないことから，その時間まで少なくとも検出できる範囲で顕著な凝集は起きない

ことが推察される．粒子が凝集を開始すると，形状はミスフィット転位の導入や凝

集によっていびつな形に変化するため，形状パラメーターとしては減少する．また，

隣接する粒子は凝集を促進するために，分散パラメーターも減少する．すなわち，

形状や分散のパラメーターが減少したときに，凝集のパラメーターは増大していれ

ば，それは凝集のために起こったものであり，凝集は全てのパラメーターに顕著な

影響を及ぼす．本合金においては，それが 1173 K の時効で数百時間において発生す

る．  

 

3-4-2. 形態変化領域図の決定  

γ′相の析出形態は形状と分散，そして凝集の 3 つの観点から整理され，それぞれ

立方体状化，局在化，形状崩壊，凝集という現象で説明できることを定量的に明ら

かにした．これは複数の時効温度において観察しているので，TTP 図や粗大化開始

曲線と同様に， t-T 空間上に整理することができる．Fig. 3-8 に本合金における析出

形態の開始曲線をその形態の模式図と併せて示す．立方体状化は形状パラメーター

の増加開始時刻から，局在化開始は分散パラメーターの減少の開始時刻から，形状

崩壊は形状パラメーターの減少開始時刻から，そして凝集開始は凝集パラメーター

の急増時刻から読み取り，プロットすることでこの図を得た．  

立方体状化および形状崩壊の開始は時効温度の上昇に伴い早くなり，1173 K にお

いて最も迅速に生じる．一方局在化のみ，その開始曲線が C カーブを描き，1173 K

よりも 1073 K において早く発生する．高温のほうが原子拡散が速いことから，高温

で迅速に析出形態が変化しても自然である．一方時効温度が上昇すると，格子ミス

フィットの値は低くなり γ′相の体積率は小さくなる．立方体状化や形状崩壊・凝集

とは異なり，局在化は粒子間の弾性的相互作用によるものであるから，この局在化

開始速度の逆転は格子ミスフィットの値や体積率の大きさに起因する可能性がある．

凝集の開始は，本実験条件において 1173 K 時効材でしか発生していないため，その

温度依存性は明らかではないが，少なくとも 1073 K の時効では 750 h 時効材におい
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て発生していないため，時効温度の低下に伴い加速する程度は小さいと考えられる．

すなわち，これらの 4 つの形態変化の速度は，異なる温度依存性を有しており，こ

の時刻の決定機構を明らかにすることが望まれる．  

 

3-4-3. γ′相粒子の形状に及ぼす平均粒子径の影響  

γ′相粒子の形状に着目すると，粒子径の増加に伴い立方体状化が促進される．粒

子形状の定量化によって立方体状化の程度が評価できるため，γ′相粒子形状の粒子

径依存性も議論することが可能である．この例として Fig. 3-8 に各時効材において

平均の形状パラメーターを平均粒子径で整理した図を示す．形状パラメーターは驚

くべきことに時効温度によらず，平均粒子径によっておおよそ同一になる．これは

すなわち，γ′相の形状に及ぼす格子ミスフィットや温度の寄与は相対的に小さく，

粒子径の寄与が最も大きいことを意味する．ここで第 1 章で述べた Thompson らに

よる析出物粒子の平衡形状に関するパラメーターL を改めて示す．  

 
σ

ε lCL 44
2

=  (13) 

εは格子ミスフィット，C44 は弾性定数， l は円相当径，σは界面エネルギーである．

このパラメーターが同一であれば粒子は同一の相似形状をとるはずであるので，同

じ形状パラメーターをとると考えられる．本研究における 1173 K 時効材と 1073 K

時効材を比較すると，格子ミスフィットは Fig. 2-30 からそれぞれ 0.1%，0.2%程度

であり，1173 K に対する 1073 K では 2 倍の格子ミスフィットを有する．同一粒子

径で同一の L の値をとるためには C44/σの値が 1/4 倍にならなくてはいけない．一般

的に弾性定数も界面エネルギーも温度の上昇に伴い減少するが，その程度はわずか

であり，100 K の温度変化で 1/4 倍になるとは考えにくい．従って Thompson らのモ

デルは本合金において成り立たない可能性がある．これらの他に γ′相粒子の立方体

状化に寄与しうる因子としてはやはり γ′相の体積率があり，析出形態に及ぼす体積

率の影響を明らかにすることが改めて望まれる．  
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3-5. 小括  

本章では，Ni 基鍛造合金 Inconel X-750 における γ′相の組織形態をそれぞれのパ

ラメーターを用いて定量的に明らかにし，時効に伴う変化を調査した．その結果，

以下のことが明らかになった．  

 

(1) γ′相の析出形態は，「形状」「分散」「凝集」の 3 つの観点からなるパラメーター

を用いて評価でき，それぞれ時効に伴う変化を検証できる．  

(2) γ′相の形状は粗大化開始後に立方体状化し，形状の崩壊が開始する．その後凝集

が開始して複雑になる．その速度は時効温度が高いほど，拡散速度の増加に対

応して早い．  

(3) γ′相の分散は粒子間の弾性的相互作用によって粗大化開始以前から局在化が開

始し，1073 K 時効材で最も早く生じる．  

(4) γ′相の凝集は γ–γ′相間の非整合化により 1173 K 時効材においてのみ発生し，そ

の形状や分散にも大きな影響を及ぼす．  

(5) γ′相の析出形態を定量化することにより，その形態変化を TTT 図上に整理する

ことができる．  

(6) γ′相の立方体状化の程度は γ′相粒子径に強く依存し，格子ミスフィットや温度

の影響は相対的に小さい．これは既存の立方体状化モデルにおいて説明できな

いため，γ′相体積率の影響を検証することが望まれる．  
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2 

Statistical Parameters

Shape

parameter h

Distribution

Parameter n

Corelessness

Parameter s * /%

- - - - -

0.05 - - -

0.17 - - -

1 0.17 1.00 9.73

10 0.30 0.92 16.1

24 0.29 0.81 16.0

96 0.09 0.70 19.5

1000 0.00 0.95 32.3

4000 0.00 1.00 44.0

0.05 - - -

0.17 - - -

1 0.00 1.00 11.0

5 0.11 0.83 11.0

24 0.19 0.82 13.6

96 0.26 0.75 18.6

750 0.26 0.58 16.8

0.05 - - -

0.17 - - -

1 - - -

5 - - -

24 0.00 - -

96 0.13 - -

750 0.22 - -

Temperature / K Aging time / h

1073

973

1173

Table 1 Morphological parameters, h, n and s* of Inconel X-750.
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1 

Fig. 3-1 Schematic of morphological evolution of  precipitate <111>

and <100> projection (a-f) in Ni-based superalloy described by Ricks et

al.4).
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2 

Fig. 3-2 Relationship between absolute moment invariant w2 and

corresponding shape parameter h. Quantification models of shape

parameter h is also shown on the graph.
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3 

Group



n  0

n 1

Fig. 3-3 Quantification models of distribution parameter n and examples of γ′

distribution.
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Fig. 3-4 Quantification models of coalescence parameter s* and examples of 

distribution of its size.
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6 

Fig. 3-5 Change of shape parameter h with aging time in Inconel X-750 aged at 973–

1173 K.

Fig. 3-6 Change of dispersion parameter n with aging time in Inconel X-750 aged at

1073–1173 K.
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7 

Fig. 3-7 Change of corelessness parameter s* with aging time in Inconel X-750 aged

at 1073 ~ 1173 K.
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8 

Fig. 3-8 Morphology map of γ’ precipitates during isothermal aging for

Inconel X-750 together with precipitation start line for the alloy. Circle

(○,●), square (□,■) and rhombus symbols (◇,◆) indicate that γ’

shape is spherical, cuboidal and irregular morphology, respectively.

Open symbols (○, □) and solid symbols (●, ■) mean that the γ’

dispersion is heterogeneous and localized.
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9 

Fig. 3-9  Plot for Inconel X-750 of shape parameter vs. particle size at 1073 and 1173K. 
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第4章  

Ni 基モデル合金における析出相形

態に及ぼす格子ミスフィットおよ

び体積率の影響 
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4-1. 緒言  

第 3 章では鍛造 Ni 基超合金 Inconel X-750 において，その析出形態を定量化し，

形態変化の速度論を議論することによって形態変化メカニズムを考察した．その結

果特に局在化や立方体状化の形態変化において粒子間相互作用すなわち析出物の体

積率の影響が示唆された．この検証および第 2 章による格子ミスフィットの測定に

よって γ′相の形態を評価する条件を揃えたため，さらなる形態変化メカニズムの解

明のためには γ′相の体積率の影響を系統的に調査する必要がある．すなわち，鍛造

Ni 基超合金 Inconel X-750 をベースとし，析出相の体積率を変化させた合金を用い

て同様の検証を行う．しかし，γ′相の析出形態には γ–γ′相間の格子ミスフィットが強

い影響を及ぼすため，格子ミスフィットの値を同時に制御することが必要不可欠で

ある．  

Ni 基合金における格子ミスフィットを制御する方法としては Vegard 則を用いた

格子定数の推定がよく用いられる．すなわち，以下の式を用いて格子定数および格

子ミスフィットを推定する．  

( )
NbTiAlFeCr

γγ
0γ

0675.00423.00185.001335.00013.003524.0

nm

xxxxx
xaa ii

+++++=

Γ+= ∑  (1) 

( )
NbTiFeCr

γγ
0γ

0223.000238.000005.00004.003565.0

nm

xxxx
xaa ii

+++−=

Γ+= ∑ ′′
′  (2) 

 
γ

γγδ
a

aa −
= ′

 (3) 

これらの値の詳細は第 1 章の議論を参照する．例えば格子ミスフィットを増加させ

たい場合には析出相の格子定数を大きく，母相の格子定数を小さくすれば良いから，

Ti や Nb の添加や Fe，Cr の削減が有効である．これらの表に掲載していない元素と

しては Ta，Hf の添加，Mo, W, V, Re, Ru, Rh, Pd, Pt の削減などが知られている 1)．  

Fährmann ら 2)は様々な格子ミスフィットを有する  Ni–Al–Mo 合金を用意し，γ′相

の析出形態に及ぼす格子ミスフィットの影響を検証した．この試料における組織を

Fig. 4-1 に示す．本合金系では Mo の添加に伴い格子ミスフィットは低下し，それに
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伴い粒子の形状が球状に近づいていることが認められる．しかし，第 3 章の検証で

も明らかになったように γ′相の析出形態にはその粒子径や体積率が大きな影響を及

ぼす可能性がある．この合金系では，Mo という非常に拡散速度の遅い元素を添加し

たことで，同一熱処理条件下における γ′相の粒子径が大きく異なり，近い粒子径で

の比較検証が行えなくなっている．また，Ni–Al–Mo 系状態図上で同一体積率の γ′相

が析出することを意図した合金を選定したにも関わらず，実際に測定された γ′相の

体積率は大きく異なっているため，体積率の影響も検証できない．  

van Sluytman ら 3)は数種類の鋳造 Ni 基合金を用いて本研究の第 3 章と同様の解析

を行い，格子ミスフィットの絶対値が 0.2 %に近い合金ほど γ′  相粒子の立方体状化

の程度が強いことを示した．この結果を Fig. 4-2 に示す．これらの合金は γ′相の体

積率が極端に高いものの，格子ミスフィットと形状の関係を明白に示している．し

かし，これらの合金は添加成分として白金族元素が主で多岐にわたり，熱処理条件

や粒子径が大きく異なるために，系統的な調査は達成できていない．  

格子ミスフィットを調整した合金を用意するためには，Ni 基合金の主要元素であ

る Ni, Cr, Al, Ti などと大きく拡散速度の異なる重元素を含まず，また γ′相の体積率

に及ぼす影響が少ない系を選択するべきである．  

一方，γ′相体積率を制御するためには，その構成元素である Al, Ti, Nb, Ta, Hf を制

御すればよい 1)．原則としてこれらの元素の添加に伴い，γ′相の体積率は増加する．

Prikhodko ら 4)は Ni–Al の 2 元型合金において，独自のパラメーターを用いて粒子の

立方体状化の程度を評価し，粒子径の増大に伴い立方体状化の程度が強くなること

を示し，さらにそれは圧縮応力の負荷により顕著になることを明らかにした．Fig. 

4-3 に Ni–14.3 at%Al の合金に 640°C/120 h の圧縮クリープ試験を施した試料におけ

る粒子の形状の解析結果を示す．ここで用いられているパラメーターは 0 に近いほ

ど立方体状化が顕著であると理解されるが，粒子径が大きいほど，また圧縮応力が

高いほどそのパラメーターは小さくなる．またこの現象は体積率が 20 %程度の試料

において見られたものの，体積率が 15 %程度と低い合金では観察されず，本研究と

同様に体積率の影響を示唆する．Al 添加量のみの変化でも体積率の影響は顕著に生
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じることは明らかである．  

ところで，γ′相の体積率を制御できる Al, Ti, Nb の添加の影響は，現在までも多数

の報告がある．γ′相はこれらの元素の中でも Ni–Al 系でしか存在せず，γ′相による析

出強化合金では添加が必須な元素である．この Al を Ti に置換すると，γ′相の粒子

径や体積率にはほとんど影響を及ぼさず 5)，APB エネルギーの増大すなわち γ′相の

固溶強化により機械的性質を改善する 6)．γ′相における Ti の Vegard 係数は正であ

り，Ti の添加により格子ミスフィットを制御することが可能である．Nb は Ti と同

様に γ′相を固溶強化し，格子ミスフィットを増加する効果があるが，少量の添加に

よってもδ–Ni3Nb 相が析出してしまう．  

以上から本研究では，供試合金として Inconel X-750 をベースとし，そこから Al

および Ti の添加量を制御することで様々な γ′相の体積率と格子ミスフィットを有

する合金を作成した．それらの合金に対し，析出形態を調査することで，析出形状

に及ぼす格子ミスフィットおよび γ′相の体積率の影響を明らかにする．  
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4-2. 実験方法  

4-2-1. 供試合金  

供試合金は Inconel X-750 をベースとし，そこから Al および Ti の添加量を制御し

た 13 種類の合金である．これらの供試合金の組成を Table 4-1 に示す．これらの組

成はベース合金から Ti を Al で置換し， [Ti]+[Al]に対する [Al]の割合 (以下 Al 分率

fAl)を 0.33 から 1 まで増加させた合金，また，γ′相の析出形態に及ぼす体積率の影響

を検討するため， [Ti]+[Al]の量をベースの 4.50 at%から 6.75 at%，9.00 at%に増加さ

せた合金を選定した．  

 
[ ]

[ ] [ ]AlTi
Al

Al +
=f  (4) 

Fig. 4-4 に Pickering ら 7)によって報告された 1273 K における Ni3Al–Ni3Ti–Ni3Nb

擬三元系状態図を示し、この上に本研究で用いた合金組成のうち Al–Ti–Nb 比をプ

ロットした。ベース合金として用いた Inconel X-750 の Al:Ti:Nb 比はおよそ 2:4:1 で

あり，本状態図上では γ′–η 相 2 相域上にあることから，これ以上 Ti 比を増加させ

ると η 相の析出を促進してしまう恐れがあるが，ここから Al の割合を増加させた

本供試合金であれば，ベースごうきにょりも相対的に安定した γ–γ′相の 2 相組織が

得られると推測できる．なお，ベース合金には C などの添加元素もしくは不純物元

素が含まれていたが，供試合金に対して意図的には添加していない．  

これらの合金の格子ミスフィットδをこれまでと同様に式 (1)–(3)を用いて推定し，

Table 4-2 に示す．本合金の室温における格子ミスフィットは， fAl=0.33 のとき最大

値 1.05 をとり， fAl の増加に伴い低下する．その値は fAl=1.00 において最小値 0.29%

をとり，この範囲で析出形態に及ぼす格子ミスフィットの影響を議論できる．なお，

本合金系では Mo や W などの母相に分配されて母相の格子定数を増加させる元素は

全く含まれていないため，Vegard 則を用いた推定では，母相と析出相はどのような

組成になろうと，これらの合金の時効温度における格子ミスフィットは負になるこ

とはない．すなわち，時効温度における格子ミスフィットは fAl=0.33 のとき最大値

0.1%程度をとり，fAl の増加に伴い低下，fAl=1.00 において最小値 0%程度をとると考

えられる．ただし，これらの格子ミスフィットの値の精度は小さく，また格子ミス
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フィット自体も小さいため実験的に測定することも難しい．これより具体的な格子

ミスフィットの値は参照できないが，大小関係を参考することは可能である．これ

らの合金をそれぞれ純度 99.9％以上の純金属非電極消耗式  Ar アーク溶解炉にて約  

20 g のボタンインゴットに溶製し試料とした  

 

4-2-2. 熱処理  

Table 4-3 に本実験の熱処理条件を示す．溶製したインゴットにシリコニット炉を

用いて 1473 K / 72 h の均質化および溶体化熱処理を施したあと水冷し，3×5×5 mm3
 

の試験片に切り出した．この試験片について，1073 K にて  100 h または 1173 K/10 h

の時効熱処理をさらに施した後，水冷した．なお，本時効熱処理条件は，3 章で示

したように基本組成である  Inconel X-750 において，γ′  相の析出粒子形態が定性的に

最も立方体状化する条件である．   

 

4-2-3. 組織観察  

時効熱処理を施した試験片は切断し，切断面をエメリー紙およびアルミナスラリ

ーによる機械研磨後，クロム酸飽和リン酸溶液によって電解腐食を施した．組織観

察には  FE-SEM を用い，第 3 章と同様に観察方位が  100 方位に近い結晶粒を選択し

て γ′相の析出形態の観察を行った．  

 

4-2-4. 形態パラメーター  

形態パラメーターは第 3 章と同様に定義した．ただし，本章では γ′相の形状のみ

に着目した熱処理条件を選定したため，用いたパラメーターは形状のパラメーター

のみである．また，後に述べるように本章の合金では著しく伸長したアスペクト比

の高い γ′相粒子が観察される．それを特徴づけるために形状パラメーターη ではな

く，絶対モーメント不変量 ω1 および ω2 をそのまま用いて，組織形態を定量化した．

ここで本章の結果に関連した絶対モーメント不変量の特徴を改めて述べる．ω1 は並

進，回転，拡大・縮小といった相似変換に対して不変だが，ω2 とは異なり均一せん
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断や不均一拡大に対して不変ではない．すなわち ω1 は，アスペクト比などの形状異

方性に敏感なパラメーターであるのに対し，ω2 は粒子の形状対称性に敏感なパラメ

ーターである．例えば長方形や楕円に対して，ω1 の値は以下のように求められる 8)．  

 2
Rectangle
1 1

24
τ
τω

+
=  (5) 

 22
Ellipse
1 1

1.25
1
8

ε
ε

ε
πεω

+
≈

+
=  (6) 

ここでτは長方形のアスペクト比であり，εは楕円の軸比である．いずれにしても ω1

の値はその縦横の比に依存し，長方形か楕円かといったその形状が変化しても 4 %

程度しか変化せず，ほとんど影響を受けないと考えて良い．また，ω1 はアスペクト

比や軸比の増加に伴い減少することから，どこの長さの比をアスペクト比とするか

といった測定上の不確定要素から解放される．すなわち，ω1 が小さい粒子はどちら

かの方向に伸長し，高い異方性を持つとみなすことができる．この性質を用いて，

ω1–ω2 空間を描き，そこに粒子の絶対モーメント不変量をプロットすることで粒子

の形状を特徴づけることができる．  
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4-3. 実験結果  

4-3-1. 1073 K 時効材の組織  

本研究で用いた合金は  1473 K で  72 h の溶体化熱処理および水冷を施した段階

で  γ 単相となり，その後  1073 K / 100 h の時効を施すことで  γ′相が整合析出する．

Fig. 4-5 に，[Ti]+[Al]=4.50 at%，1073 K/100 h 時効材の組織を示す．本合金ではベー

ス合金の Inconel X-750 と同様に，粒子径 90 nm 程度の γ′相が立方体状の形状で析出

する．これはいずれの Al 分率の合金においても同様であるが，その体積率は Al 分

率の増加に伴いわずかに減少する傾向がある．また，立方体状化の程度は定性的に

Al 分率の増加に伴い低下する．  

Fig. 4-6 に， [Ti]+[Al]=6.75 at%まで増加させた合金における  1073 K/100 h 時効材

の組織を示す．Ti および Al の添加によって γ′相の体積率および数密度は劇的に増

加するが，その粒子径は同様に 90 nm 程度である．γ′相粒子の体積率および立方体

状化の程度は同様に Al 分率の増加に伴い低下する．また，特に fAl=0.33 材において

γ′相粒子は均一に分散せず，縦横に配列する．すなわち，この熱処理条件においてす

でに局在化が進行しており，体積率の増加に伴う局在化の促進が示唆される．しか

し，本合金では体積率が高いために粒子間隔が非常に近く，3 章で行ったような分

散パラメーターによる局在化の評価はできなかった．  

Fig. 4-7 に， [Ti]+[Al]=9.00 at%とした合金における  1073 K/100 h 時効材の組織を

示す．[Ti]+[Al]が 9.00 at%にまで増加すると，γ′相の体積率および数密度はさらに増

加し，平均的な粒子径をもつ γ′相粒子が入り込む母相の間隙はほぼ消失する．その

一方で粒子径は他の [Ti]+[Al]量をもつ合金と同様に 90 nm 程度である．γ′相粒子の

形状は立方体状からは逸脱し，球状もしくは不規則な形状を有する粒子の割合が増

加する．γ′相の体積率は fAl=1.00 の合金において小さくなる．局在化は [Ti]+[Al]=6.75 

at%の試料ほど顕著ではない．  

 

4-3-2. 1173 K 時効材の組織  

Fig. 4-8 に， [Ti]+[Al]=4.50 at%，1173 K/10 h 時効材の組織を示す．ベース合金と
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同等の組成を持つ fAl=0.33 材には同様に，粒子径 100 nm 程度の γ′相が立方体の形状

で疎に析出するが，他の Al 分率を有する合金では γ′相は観察されない．これは 1073 

K 時効材と同様に Al 分率の増加に伴い γ′相の体積率が減少し，0 に達してしまった

ためと考えられる．  

Fig. 4-9 に， [Ti]+[Al]=6.75at%まで増加させた合金における 1173 K/10 h 時効材の

組織を示す．これらの時効材においては全ての合金において γ′相が析出するが，1073 

K 時効材と比較してその体積率は小さい．γ′相の粒子径は 100 nm 程度である．形状

は立方体状に近いが，その程度は他の試料と同様に Al 分率の増加に伴い低下する．

さらに Al 分率が低い合金ほど粒子は極端に配列して観測され，顕著に局在化が生

じていることは明らかである．  

Fig. 4-10 に， [Ti]+[Al]=9.00at%の合金における 1173 K/10 h 時効材の組織を示す．

Ti および Al の添加量の増加に伴い γ′相の体積率は増加するが，やはり γ′相の粒子

径は 100 nm 程度である．立方体状化の程度はいずれの試料においても小さく，不規

則な形状を呈する粒子が観測される割合が増加する．  

 

4-3-3. 平均粒子径，数密度，γ′相面積率の変化  

Fig. 4-11，4-12，4-13 にそれぞれ FE-SEM の二次電子像から測定された γ′相粒子

の平均粒子径，数密度，面積率を示す．また，それらの値を Table 4-4, 4-5, 4-6 にそ

れぞれ示す．平均粒子径はいずれの試料においても 1073 K で 90 nm 程度，1173 K

で 100 nm 程度であり， [Ti]+[Al]量や Al 分率によらない．一方，数密度および γ′相

面積率は [Ti]+[Al]添加に伴い大きく増加する．しかし，Al 分率の増加に伴い緩やか

に減少する傾向が認められ，fAl=0.33 材と fAl=1.00 材を比較するとおよそ 3 割ほど面

積率が低下する．これは Ni–Al–Ti 三元型状態図上における母相に対する Ti と Al の

溶解度の差に起因し，Ti と比較して Al は溶解度が高い事実と一致する 9) ．以上か

ら完全ではないが，Al 分率すなわち格子ミスフィットの値と，γ′相の体積率を系統

的に制御された合金を得ることができたと考えられる．増加した体積率は全て γ′相

粒子の数密度の増加に対応し，顕著な γ′相の粒子径の増大は認められない．  
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4-3-4. 1073 K 時効材の絶対モーメント不変量分布  

Fig. 4-14 に， [Ti]+[Al]=4.50 at%，1073 K/100 h 時効材における ω1–ω2 プロットを

示す．横軸に ω1 を縦軸に ω2 をとり，粒子 1 つに対する (ω1, ω2)の値を 1 つの点に対

応させてプロットした．ω1–ω2 空間の定義域および粒子が完全に立方体状化したと

きの ω2 の値である ω2=144 の線を破線として同図上に示してある．図に示した n の

値は測定点の数である．いずれの試料においてものプロットのピーク位置は

(ω1, ω2)=(12.4, 157)程度であり，Al 分率に依存しない．また，プロット点のばらつき

の程度もどの試料においても顕著な差は認められない．  

Fig. 4-15 に， [Ti]+[Al]=6.75 at%，1073 K/100 h 時効材における ω1–ω2 プロットを

示す．この試料においてもピーク位置はほとんど変化しないが，fAl=0.33 の試料にお

いて ω2>157.5 のプロットはほとんど認められない．また，Al 分率の増加に伴いプ

ロット点のバラ付きは小さくなり，低 ω1 低 ω2 を有する粒子はほんと観察されなく

なる．  

Fig. 4-16 に， [Ti]+[Al]=9.00 at%，1073 K/100 h 時効材における ω1–ω2 プロットを

示す．この試料もピークの位置は変わらないが，プロット点の密度が大きい範囲は

低 ω1 高 ω2 側に分散する．すなわち，ω2 は同様の値をとるものの，ω1 は小さい値を

とる粒子が増加する．ω1 は粒子のアスペクト比に関連する量であったから，これは

すなわち一方向に伸長する粒子が相対的に増加したことに対応する．また，Al 分率

が高い試料においては低い ω2 をとる粒子が増加する．これは [Ti]+[Al]=6.75 at%にお

ける傾向と逆である．  

 

4-3-5. 1173 K 時効材の絶対モーメント不変量分布  

Fig. 4-17 に， [Ti]+[Al]=4.50 at%，1173 K/10 h 時効材における ω1–ω2 プロットを示

す．時効温度が 1173 K に上昇すると，ω1–ω2 プロットの結果は大きく異なる．この

条件においては fAl=0.33 の試料においてのみ γ′相が認められたため，結果はひとつ

だけである．また数密度が非常に小さいためプロット点も少ないが，プロット点の

125



 

 

 

多くは ω2=ω1
2 線上に位置し，低 ω1 をとる粒子は非常に少ない．すなわち，ほぼす

べての粒子が一方向に伸長していないことを意味する．  

Fig. 4-18 に， [Ti]+[Al]=6.75 at%，1173 K/10 h 時効材における ω1–ω2 プロットを示

す．この試料においては複数回組織観察を行ったため，データ点が多い．プロット

のピーク位置はこれまでと同様に (ω1, ω2)=(12.4, 157)程度であるが，この位置は Al

分率の増加に伴い高 ω2 側にシフトする．また，ピーク位置を中心にプロット点のば

らつきは小さくなる．  

Fig. 4-19 に， [Ti]+[Al]=9.00 at%，1173 K/10 h 時効材における ω1–ω2 プロットを示

す．本資料においても同様に，ピーク位置は Al 分率の増加に伴い，高 ω2 側にシフ

トする．また，ピーク位置を中心にプロット点のばらつきは小さくなる．  
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4-4. 考察  

4-4-1. 本実験条件および ω1–ω2 プロットの妥当性  

本研究で用いたいずれの試料においても同様の粒子径が得られた．これは合金選

定時の意図に合致するものであり，同一の粒子径における形状の比較をする際に有

用であると考えられる．γ′相の体積率は各 [Ti]+[Al]量において一定にすることはで

きなかったが，それでも試料間には大きな差がある，実際に γ′相粒子の形態も体積

率ではなく Al 分率に従う結果が得られたことから，本実験における体積率の変化

は無視できると考えられる．  

γ′相の粒子径はいずれの試料においても 80–100 nm 程度あり，FE-SEM において

粒子の形状を定量化するには十分な解像度が得られる．しかし，SEM 像のノイズを

低減する目的で中央値フィルターがかけられるため，粒子の形状は人工的に 3 ピク

セルだけ丸くされて絶対モーメント不変量は測定される．また，本試料におけるプ

ロットはおよそ図の右上である (ω1, ω2)=(4π, 16π2)に近い箇所を中心にプロットされ，

低 ω1 低 ω2 側に向かうほどプロット点は疎になる．これは，概してすべての粒子は

対称性が高く球状に近い形状をとる傾向があること意味する．ただし，ω1–ω2 プロ

ットにおいて (ω1, ω2)=(4π, 16π2)は粒子の形状が完全に円でないと達成できないこと

から，デジタルなデータである SEM 画像から測定する限り必ずこの点にはプロッ

トされない．以上から，ω1, ω2 は正規分布ではなく， (ω1, ω2)=(4π, 16π2)の点におけ

るχ2 分布に従うことに注意する．すなわち，理想的に形状が対称的な分布をとる系

においても，プロット密度がピークをとる位置は (ω1, ω2)=(4π, 16π2)ではなく，必ず

そこから少し低 ω1 低 ω2 側にシフトする．シフトする量は中央値フィルターの範囲

や SEM 画像の解像度に依存する．デジタルデータの解像度や中央値フィルターが

ω1, ω2 のピーク位置に及ぼす影響は付録 A において議論するが，これらの影響によ

るシフト量は無視できる程度であるから，ω1–ω2 プロットにおける形状評価は十分

信頼性があるものと考えられる．  
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4-4-2. 絶対モーメント不変量に及ぼす格子ミスフィットおよび体積率の影響  

絶対モーメント不変量の分布を用いて粒子形態の定量化を行ったが，この分布を

直接観察しただけでは全体の傾向が判別しにくい．そこで，これらのデータに関し

て統計的処理を行った．Fig. 4-20 および 4- 21 に Fig. 4-14 – 4-19 のデータにおける

ω1，ω2 の平均値，中央値，および標準偏差をそれぞれ示す．また，これらの値を Table 

4-7 に示す．各図は Al 分率によって整理し，時効温度によって別図に示した．ω1–

ω2 プロットはχ2 分布に従うことに注意すると中央値はピークの位置に対応し，平均

値は相対的に重要性は低いと考えられる．  

1073 K 時効材においては，ω1 の中央値は Al 分率および [Ti]+[Al]量にほとんど依

存せず，12.4 程度である．これに対応する粒子のアスペクト比は式 (5)，(6)より約 1.2

であり，各粒子はほとんど対称的な形状を有していると考えられる．一方，ω2 の中

央値は [Ti]+[Al]=4.50 at%材においては Al 分率の増加に伴い減少し， [Ti]+[Al]=9.00 

at%材においては増加する傾向が認められる．ω1 および ω2 の標準偏差はいずれの試

料においても Al 分率に対してほとんど変化しない．Al 分率の増加は特に格子ミス

フィットと，特に [Ti]+[Al]が高い合金において γ′相体積率に影響を及ぼすため，ど

ちらの影響によるものかは現段階では判断できない．  

1173 K 時効材においては，ω1 および ω2 の中央値は，体積率によらず Al 分率の増

加に伴い増加する傾向が認められる．すなわち，γ′相の形状は格子ミスフィットの

減少に伴い等方的かつ球状に近づくことを意味する．ω1 および ω2 の標準偏差も Al

分率の増加に伴い減少するため，平均値でみると Al 分率の増加に伴う ω1 および ω2

の増加の程度はより顕著になる．  

以上をまとめると，1073 K において ω2 の中央値は特異な Al 分率依存性を示し，

それ以外では同様の形態分布となる．1173 K においては析出相体積率に依存せず，

Al 分率の増加に伴い ω1 および ω2 の中央値は増大よび標準偏差は増加することを示

した．  
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4-4-3. 絶対モーメント不変量分布の解釈  

前節では，1073 K，1173 K における絶対モーメント不変量の中央値，および標準

偏差の析出相体積率および格子ミスフィット依存性を示した．  これらの傾向はど

のように起きるのかを考察する．  

Fig. 4-22 に，1173 K/10 h 時効材における析出物同士の相互作用が生じたと推測さ

れる組織を示す．Al 分率が低い試料においては γ′相析出物同士の局在化が顕著に見

られ，ほとんどの粒子は互いに配列する  (Fig. 4-22(a))．この配列する方向はほとん

どの粒子において直行しており，<100>方向に対応すると考えられる．Zhao ら 10)，

塚田ら 11)のフェーズフィールドによる組織計算においても，粒子間相互作用により

個々の γ′相粒子における (100)面が安定化し，さらに γ′相粒子が<100>方向に配列す

る傾向が示されている．局在化が進行した γ′相粒子は，隣接する粒子の弾性場の影

響をうけるため，孤立した粒子と比較して立方体状化の程度は高い場合が多い．こ

れより Al 分率が低い合金は格子ミスフィットが大きいため粒子の形状が立方体状

に近づき，同時に局在化が進行するため，形態分布は分散すると考えられる．  

一方 Al 分率が高い合金においては，局在化した γ′相粒子とともに伸長した粒子

が認められる (Fig. 4-22(b))ため，この粒子が ω1 の標準偏差を増加させ，ω2 の中央値

を増加させていると考えられる．この伸長した粒子は他の粒子の粒子径の 2 倍程度

の長径を持ち，間がくびれた瓜型の形状を呈することから，粒子同士が凝集・合体

して形成したと考えられる．先に示したように格子ミスフィットが高いと γ/γ′界面

は安定化されるから，Al 分率が高まったことにより界面が不安定化し，凝集がより

頻繁におきる可能性が示唆される．  

なお，これらの形状を有する粒子においては土井 12)や Zhao ら 10)が示したような

Splitting の形状と似るとも考えられるが，本研究の粒子は母相のスリットが非常に

広いことと，Splitting 途中の形状が一切見られないことから，Splitting 機構による

ものではないと考えられる．代わりに凝集途中と思われる組織は認められ，これを

Fig. 4-22(b)に白矢印で示した．しかし，粒子の凝集は [Ti]+[Al]=4.50 at%，1073 K 時

効材ではほとんど認められないことから，凝集は γ′相の体積率に依存する可能性が
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ある．これにより， [Ti]+[Al]=4.50 at%材ではミスフィットが低いために局在化が進

行せず，かつ凝集がおこる体積率に満たないことから 1073 K において最も立方体

状化した粒子が多くなると考えられる．  

 

4-4-4. 形態変化領域図の決定  

γ′相粒子の形態変化およびその格子ミスフィットと体積率依存性は，絶対モーメ

ント不変量の解析によって明らかになった．これを形態図変化としてまとめる．Fig. 

4-23, 24 に粒子径が 100 nm 程度の状態における γ′相粒子の形態変化機構を，室温に

おける格子ミスフィットと γ′相体積率で整理した図を示す．本研究で得られた格子

ミスフィットは 0.29–1.0 %，γ′相体積率は 0–35 %の範囲である．格子ミスフィット

が低い領域では γ′相粒子同士の凝集が頻繁に生じ，これは γ′相体積率の増大に伴い

促進される．格子ミスフィットが高い領域では，γ′相粒子が局在化し γ/γ′相界面は安

定化される．またこれは同様に体積率の増大に伴い促進される．体積率が非常に低

く，5%未満になるとこれらの現象は認められない．凝集や局在化といった形態変化

現象は時効温度のが 1073 K から 1173 K に上昇するとその生じる範囲が異なる．凝

集はより頻繁に生じるため，その領域は広くなるが，局在化は時効温度における格

子ミスフィットの増加に伴い領域が狭くなる．  
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4-5. 小括  

本章では， Inconel X-750 をベースとし，そこから Al および Ti の添加量を制御す

ることで様々な γ′相の体積率と格子ミスフィットを有する合金を作成することで，

析出形態に及ぼす格子ミスフィットおよび γ′相の体積率の影響を調査した．その結

果，以下のことが明らかにした．  

 

(1) Ti および Al の添加量を制御することで，格子ミスフィットおよび体積率を制

御した合金を作成できる．しかし，体積率は溶解度の違いに起因して Al 分率の

増加に伴い減少する．  

(2) Ni 基合金中における γ′相の形態は絶対モーメント不変量を用いた ω1–ω2 プロッ

トとその統計的処理を用いて定量的に評価できる．  

(3) γ′相の形態分布は，Al 分率の増大に伴い等方的な球状に近づく傾向が認められ

る．これは格子ミスフィットの低減と，局在化の抑制，凝集の発生に起因する

可能性がある．  

(4) 局在化，凝集の現象は時効温度の増加に伴いそれぞれ抑制，促進される．  
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- Table 4-1 Chemical compositions of Ti and Al modified alloys in this study. 

at. % Ni Cr Fe Al Ti Nb [Ti]+[Al] [Al]/([Ti]+[Al])

Inconel X-750 bal. 16.2 6.69 1.66 2.95 0.61 4.61 0.36

4.50/0.33 bal. 15.5 7.0 1.50 3.00 0.61 4.50 0.33

4.50/0.44 bal. 15.5 7.0 2.00 2.50 0.61 4.50 0.44

4.50/0.66 bal. 15.5 7.0 3.00 1.50 0.61 4.50 0.67

4.50/0.88 bal. 15.5 7.0 4.00 0.50 0.61 4.50 0.89

4.50/1.00 bal. 15.5 7.0 4.50 0.00 0.61 4.50 1.00

6.75/0.33 bal. 15.5 7.0 2.25 4.50 0.61 6.75 0.33

6.75/0.44 bal. 15.5 7.0 3.00 3.75 0.61 6.75 0.44

6.75/0.66 bal. 15.5 7.0 4.50 2.25 0.61 6.75 0.67

6.75/0.88 bal. 15.5 7.0 6.00 0.75 0.61 6.75 0.89

6.75/1.00 bal. 15.5 7.0 6.75 0.00 0.61 6.75 1.00

9.00/0.66 bal. 15.5 7.0 6.00 3.00 0.61 9.00 0.67

9.00/0.88 bal. 15.5 7.0 8.00 1.00 0.61 9.00 0.89

9.00/1.00 bal. 15.5 7.0 9.00 0.00 0.61 9.00 1.00

at. % [Ti]+[Al] [Al]/([Ti]+[Al]) Estimated lattice misfit / %

Inconel X-750 4.61 0.36 1.04

4.50/0.33 4.50 0.33 1.05

4.50/0.44 4.50 0.44 0.95

4.50/0.66 4.50 0.67 0.69

4.50/0.88 4.50 0.89 0.43

4.50/1.00 4.50 1.00 0.29

6.75/0.33 6.75 0.33 1.05

6.75/0.44 6.75 0.44 0.95

6.75/0.66 6.75 0.67 0.69

6.75/0.88 6.75 0.89 0.43

6.75/1.00 6.75 1.00 0.29

9.00/0.66 9.00 0.67 0.69

9.00/0.88 9.00 0.89 0.43

9.00/1.00 9.00 1.00 0.29

Table 4-2 Relationship between Al fraction of total [Ti]+[Al] content and estimated

lattice misfit at RT in Ti and Al modified alloys in this study.
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Table 4-3 Heat treatment in this study. 

1173 K/ 10 h

1073 K/ 100 h

Solution treatment Heat treatment

1473 K/72 h→ W.Q.
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Table 4-4 Mean particle size of Ti and Al modified alloys.

Ave. Max. Min.

0.33 120.52 125.17 113.65

0.44 - - -

0.66 - - -

0.88 - - -

1.00 - - -

0.33 135.18 140.17 131.21

0.44 119.23 121.91 117.37

0.66 119.91 121.12 118.41

0.88 116.90 120.87 108.42

1.00 121.65 123.77 118.61

0.66 128.07 129.03 127.38

0.88 126.71 130.67 123.21

1.00 118.44 122.15 113.39

0.33 84.31 88.85 77.30

0.44 74.77 78.35 71.04

0.66 80.35 84.24 77.04

0.88 83.60 91.44 79.30

1.00 84.28 87.85 80.71

0.33 92.75 94.61 90.77

0.44 90.14 92.20 86.99

0.66 89.70 92.07 88.43

0.88 90.58 93.25 87.97

1.00 93.94 95.70 91.25

0.66 91.99 93.07 90.36

0.88 93.98 94.36 93.36

1.00 95.35 97.09 91.32

9.00

1173

1073

Temperature / K Al fraction
Particle size / nm

[Ti]+[Al] / at.%

4.5

6.75

9.00

4.5

6.75
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Table 4-5 Particle density of Ti and Al modified alloys.

Particle density / mm
-2

Ave. Max. Min.

0.33 2.11 3.50 0.75

0.44 - - -

0.66 - - -

0.88 - - -

1.00 - - -

0.33 8.97 10.70 8.00

0.44 18.35 20.00 15.00

0.66 13.48 14.39 12.00

0.88 10.27 10.92 9.89

1.00 4.58 4.61 4.50

0.66 25.35 25.58 25.00

0.88 27.42 28.42 26.17

1.00 20.58 22.42 19.17

0.33 23.27 25.69 21.92

0.44 26.68 29.25 21.06

0.66 8.06 10.17 4.50

0.88 20.25 22.92 17.75

1.00 13.92 14.50 13.33

0.33 23.54 27.00 20.50

0.44 28.67 34.50 26.50

0.66 26.81 29.42 23.08

0.88 13.69 18.75 8.83

1.00 15.90 19.00 14.42

0.66 52.12 53.92 48.42

0.88 48.17 49.75 47.08

1.00 35.53 36.50 34.58

Al fraction

1173

4.5

6.75

9.00

1073

4.5

6.75

9.00

Temperature / K [Ti]+[Al] / at.%
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Table 4-6 Area fraction of g’ phase in Ti and Al modified alloys.

Ave. Max. Min.

0.33 5 7 3

0.44 0 - -

0.66 0 - -

0.88 0 - -

1.00 0 - -

0.33 13 16 11

0.44 21 23 16

0.66 15 17 13

0.88 11 11 10

1.00 5 6 5

0.66 33 33 32

0.88 35 37 31

1.00 23 25 19

0.33 13 14 12

0.44 12 14 9

0.66 11 12 9

0.88 11 12 10

1.00 8 8 7

0.33 16 17 14

0.44 18 21 17

0.66 17 18 15

0.88 9 12 5

1.00 11 14 9

0.66 35 36 32

0.88 33 35 33

1.00 25 27 23

1073

4.5

6.75

9.00

Temperature / K [Ti]+[Al] / at.% Al fraction
Area fraction of g' phase (%)

1173

4.5

6.75

9.00

137



7 Table 4-7 Average and standard deviation of absolute moment invariant w1 and w2 in Ti

and Al modified alloys.

w 1 s (w 1) w 2 s (w 2)

0.33 12.22 0.63 153.31 8.28

0.44 - - - -

0.66 - - - -

0.88 - - - -

1.00 - - - -

0.33 12.03 0.70 152.64 6.96

0.44 12.27 0.48 155.26 4.97

0.66 12.41 0.35 156.50 3.95

0.88 12.41 0.32 156.37 3.43

1.00 12.40 0.30 156.39 3.20

0.66 12.41 0.23 156.29 1.61

0.88 12.24 0.40 154.96 3.81

1.00 12.38 0.33 155.68 4.33

0.33 12.17 0.57 154.22 6.03

0.44 11.99 0.70 152.86 6.16

0.66 12.12 0.51 152.60 7.07

0.88 12.07 0.68 152.80 6.23

1.00 11.89 0.71 151.38 6.87

0.33 12.18 0.37 154.33 3.43

0.44 12.17 0.43 154.49 4.59

0.66 12.20 0.41 154.29 5.11

0.88 12.42 0.20 156.64 4.78

1.00 12.46 0.17 156.77 4.60

0.66 12.27 0.42 156.16 2.72

0.88 12.12 0.51 153.58 2.40

1.00 12.32 0.39 156.58 2.14

Al fraction
Average absolute moment invariant

1173

4.5

6.75

9.00

1073

4.5

6.75

9.00

Temperature / K [Ti]+[Al] / at.%
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Fig. 4-1 Microstructures in Ni-Al-Mo alloy aged 1048 K for 6 h with various Mo

content: of (a) 2.0, (b)5.0, (c)7.9, (d)10.9, (e)13.0, observed by Fährman et al.2).
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Fig. 4-2 Relationship between shape parameter h and absolute of lattice misfit |d| in

various commercial cast Ni-based superalloys studied by van Sluytman et al.3).
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Fig. 4-3 Dependence of shape parameter S on compression stress, s with various

particle size in Ni-14.3at%Al alloy observed by Prikhodko et al.4).
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Fig. 4-4 Ni3Al-Ni3Ti-Ni3Nb tertiary pseudo-phase diagram at 

1273 K reported by Pickering et al.7). The alloys compositions in 

this study are shown as white circle(○).

:Alloys composition

in this study

[Ti]+[Al]=4.50 at%

[Ti]+[Al]=6.75 at%

[Ti]+[Al]=9.00 at%
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Fig. 4-5 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h with

[Ti]+[Al]=4.50 at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88, (e) fAl=1.00.

500 nm

a b

c d

e
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Fig. 4-6 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h with

[Ti]+[Al]=6.75 at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88, (e) fAl=1.00.

500 nm

a b

c d

e
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Fig. 4-7 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h with

[Ti]+[Al]=9.00 at%: (a) fAl=0.66, (b) fAl=0.88, (c) fAl=1.00.

500 nm

a b

c
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Fig. 4-8 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h with [Ti]+[Al]=4.50

at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88, (e) fAl=1.00.

500 nm 2mm

2mm

2mm2mm
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c d

e
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Fig. 4-9 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h with [Ti]+[Al]=6.75

at%: (a, f) fAl=0.33, (b, g) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88, (e) fAl=1.00.
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Fig. 4-10 SEIs of Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h with

[Ti]+[Al]=9.00 at%: (a) fAl=0.66, (b) fAl=0.88, (c) fAl=1.00.

500 nm

a b

c
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Fig. 4-11 Mean particle size with function of Al fraction fAl in Ti and Al modified alloys

aged at (a) 1173 K/10 h and (b) 1073 K/ 100 h
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Fig. 4-12 Particle number density with function of Al fraction fAl in Ti and Al modified

alloys aged at (a) 1173 K/10 h and (b) 1073 K/ 100 h
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Fig. 4-13 Area fraction of g’ phase with function of Al fraction fAl in Ti and Al modified

alloys aged at (a) 1173 K/10 h and (b) 1073 K/ 100 h
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Fig. 4-14 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h

with [Ti]+[Al]=4.50 at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88 and (e)

fAl=1.00.
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Fig. 4-15 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h

with [Ti]+[Al]=6.75 at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88 and (e)

fAl=1.00.
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Fig. 4-16 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1073 K for 100 h

with [Ti]+[Al]=9.00 at%: (a) fAl=0.66, (b) fAl=0.88 and (c) fAl=1.00.
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Fig. 4-17 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h

with [Ti]+[Al]=4.50 at% and fAl=0.33.
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Fig. 4-18 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h

with [Ti]+[Al]=6.75 at%: (a) fAl=0.33, (b) fAl=0.44, (c) fAl=0.66, (d) fAl=0.88 and (e)

fAl=1.00.
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Fig. 4-19 w1-w2 distribution plot in Ti and Al modified alloys aged at 1173 K for 10 h

with [Ti]+[Al]=9.00 at%: (a) fAl=0.66, (b) fAl=0.88 and (c) fAl=1.00.
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Fig. 4-20 Standard deviation of absolute moment invariant (a, b) w1 and (c, d) w2 in Ti

and Al modified alloys aged for (a, c) 1073 K/100 h and (b, d) 1173 K/10 h.
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Fig. 4-21 (a, c, e, g)Average and (b, d, f, h)median of absolute moment invariant (a, b, e,

f) w1 and (c, d, g, h) w2 in Ti and Al modified alloys aged for (a-d) 1073 K/100 h and

(e-h) 1173 K/10 h.
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Fig. 4-22 SEIs indicating morphological features of the alloys aged

at 1173 K for 10 h with (a) fAl = 0.33 and (b) fAl =1.00. White

arrows show aligned particles and black arrows show particles just

after the coalescence.

200 nm

a

b
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Fig. 4-23 Schematic illustration of morphological evolution map in functions of lattice 

misfit and precipitate volume fraction for the alloys aged at 1073 K for 100 h.
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Fig. 4-24 Schematic illustration of morphological evolution map in functions of lattice 

misfit and precipitate volume fraction for the alloys aged at 1073 K for 100 h.
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第5章  

γ′相体積率の高い Ni 基合金における

時効に伴う析出相形態の変化 
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5-1. 緒言  

第 4 章では様々な格子ミスフィットと γ′相体積率とを有するモデル合金を用いて，

γ′相の析出形態に及ぼすそれらの影響を系統的に調査した．その実験のためには形

態評価に適した合金系および熱処理・解析手法が選ばれた．その結果，格子ミスフ

ィットは析出相の立方体状化の程度を高める効果があるとともに，10%以上の体積

率を有する合金において局在化を起こす．一方，γ′相の体積率の増大は γ′相粒子の

立方体状化の程度を弱めるように働き，局在化とは異なる粒子間相互作用や凝集を

促進することが明らかとなった．しかし，本合金で達成された γ′相体積率は最も高

くて 30%程度であり，凝集や粒子の押し合いに相当する現象はこの体積率で初めて

観察された．析出形態変化機構のさらなる理解のためには，より高い γ′相体積率を

有する合金においてその析出形態を評価し，上記現象がより促進されるかどうかを

確かめる必要がある．  

ところで，γ′相体積率の高い Ni 基合金は，それが低い合金と比較して実験上取り

扱いが困難な点が多い．第一に，体積率の高い Ni 基超合金は γ′相の析出が非常に速

く，急冷を施しても γ 相単相が得られないことがあげられる 1)．冷却中の γ′相の析

出は連続冷却中における析出現象であるから，その冷却過程によって得られる初期

組織が大きく異なる．また，これは冷却中に母相および析出相の組成が刻一刻と変

化することを意味しており，格子ミスフィットや組成を制御するからも，高温にお

ける測定の必要性を高めるものである．  

第二に，この合金の冷却中特有の析出挙動として Precipitation burst と呼ばれる現

象が知られており，適当な冷却速度で冷却した試料においてマルチモーダルな粒子

径分布が得られる 2)．Fig. 5-1 に γ′相体積率が 45%以上と高いタービンディスク用合

金 RR1000 における溶体化温度からの冷却後に得られる組織を示す．試料はカーボ

ンレプリカ法を用いて用意し，エネルギーフィルターを搭載した透過型電子顕微鏡

を用いて観察しているため，視野で黒いコントラストとして観察される部分が γ′相

である．最も急速に冷却した空冷材においても γ′相が析出し，高い γ′相体積率を有

する．また，冷却速度の低下に伴い冷却中に成長するため粒子径は増大するが，ビ
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レット冷却材においては粒子径 200 nm 程度の γ′相と，その間に非常に微細な γ′相が

析出し，バイモーダルな組織が得られる．なお，Ni 基超合金の慣例として，鋳造時

に析出してそのまま鍛造時にも粒界に残留した粗大な γ′相を 1 次 (Primary) γ ′相と呼

び，そこから粒子径の一様な γ′相粒子の集団を大きい方から 2 次 (Secondary)，3 次

(Tertiary)と順に呼ぶ 3)ため本論文でもそれに従う．Precpitation burst が生じると，粒

子径分布が大きく異なるため粗大化挙動に大きな影響を及ぼすことが予想される．

Precipitation burst が生じる原因は，γ′相を構成する元素の拡散速度の差によるもの 4)

と，一旦低次 γ′相が析出し，溶質元素が拡散することで過飽和度が緩和した領域が，

連続冷却中に再び過飽和になるという機構 5)が考えられている．  

第三に，TCP 相を始めとした金属間化合物相が生じやすいことである 6-8)．本研究

の供試合金でも，Fig. 4-9 において Al 分率が低い合金に η-Ni3Ti 相が析出したよう

に γ′相以外の析出相が頻繁に生じる．これらの相は成分分配などを通して γ′相の析

出形態を相互作用する可能性があるため，これらの金属間化合物相を排除する必要

がある．  

以上より γ′相の体積率が高い Ni 基超合金においては以下の条件を慎重に考慮し

なければならない．  

1. 溶体化温度からの冷却速度を厳密に制御し，各試料間のばらつきを排除する  

2. 格子ミスフィットや γ′相の組成は時効温度域において測定する  

3. 析出形態の評価時にはバイモーダルな領域を排除するか，粒子径が一様とな

る領域において観察する  

4. TCP 相，η 相などの金属間化合物が生じない合金系を選択する  

以上から本章では，金属間化合物相が析出せず，γ′相の体積率が著しく高い合金

系において γ′相の析出形態を明らかにすることを目的とする．なお，この試料は厳

密に冷却制御して作製および評価する．  
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5-2. 実験方法  

5-2-1. 供試合金  

供試合金は ABD-D2，D4 および D6 である．この合金の組成を Table 5-1 に示す．

これらの合金組成は D2 から D6 にかけて Ti と Nb をモル比で 1:1 に置換したもので

ある．この合金は Reed ら 9)によって提案された Alloy-by-Design の手法を用いて設

計された合金である．すなわち，適切な γ′相体積率，クリープ抵抗，耐酸化性，製

造コストなどの観点から系統的な合金の成分選定を経て開発された合金である．こ

れらの観点のうち TCP 相などの脆化の原因となる相の析出予測に用いている手法

は，村田ら 10)によって提案された新しい PHACOMP を用いたものである．  

PHACOMP とは Phase Computation の略称で，コンピューター計算を用いて材料開

発の指標を明示しようとする試みであり，このうち新しい PHACOMP では分子軌道

計算法などの電子計算により各元素の電子状態を調べ，そこから得られる複数のパ

ラメーターを用いて金属間化合物相の析出を予測しようとするものである．TCP 相

については構成元素の d 軌道の電子エネルギーレベル Md をパラメーターとし，こ

の値ができるだけ低い系を選択する．  

Collins ら 11)はこの合金について，放射光を用いて X 線回折をその場観察するこ

とにより，溶体化熱処理中における γ′相体積率および格子ミスフィットの大きさを

精密に明らかにした．この結果を Fig. 5-2 および 5- 3 に示す．γ′相体積率および格

子ミスフィットは溶体化熱処理過程において温度の上昇に伴い減少し，下降に伴い

回復する．また，本実験における時効熱処理条件である 1123 K における γ′相体積率

は D2 が 48%，D4 が 45%，D6 が 40%で，格子ミスフィットの値は D2 が 0.07%，D4

が 0.09%，D6 が 0.10%となり，第 4 章において求めた Inconel X-750 の格子ミスフィ

ットと同じオーダーである．  

これらの合金は通常の粉末冶金工程を経てパンケーキ状の鍛造試料とし，そこか

ら小片を切り出したものを受け取った．以降，これを鍛造まま材とする．  
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5-2-2. 熱処理および示差走査熱量測定 (DSC) 

供試合金は他の γ′相の体積率が高い Ni 基合金と同様に，冷却過程において γ′相が

連続的に析出する．したがって冷却過程を厳密に制御するため示差走査熱量測定

(DSC)装置 NETSZCH DSC404F1 を用いて熱処理を行った．そのために試料は 50 mg

程度の質量の小片を用いた．Fig. 5-4 に本研究で用いた試料の寸法を示す．本試験片

は 2.5 x 2.5 x 1 mm 程度の板状試験片であり，全てインゴットの中心部から高速精

密切断機を用いて切り出した．参照試料には 99.99 %のアルミナを用い，白金ロジ

ウム合金もしくはアルミナ製の坩堝中にて Ar ガスを 25 ml/min でフローしながら熱

処理および示差走査熱量測定を行った．  

本研究における熱処理過程を Fig. 5-5 および Table 5-2 に示す．試験片は昇温速度

10 K/min で加熱され，D2, D4 合金においては 1423 K，D6 合金においては 1413 K に

て，安定化保持時間を含む 15 min 保持した．その後 60 K/min の速度で 573–673 K 付

近まで冷却し，その後 1123 K にて 1–8 h 時効熱処理を施した．時効熱処理後の冷却

過程は同様に 60 K/min とした．溶体化温度は事前に測定されたそれぞれの合金にお

ける γ′相のソルバス温度の 20 K 上の温度である．また本研究では 3 次 γ′相の析出を

可能な限り避けるとともに，粒子径の小さい 2 次 γ′相を得ることを目的として，本

装置において一定の冷却速度で冷却できる最も速い冷却速度を選定した．  

 

5-2-3. 組織観察  

溶体化材および時効材の組織観察には，電界放出型走査型電子顕微鏡（ Field 

Emission Scanning Electron microscope: FE-SEM）を用いた．FE-SEM 用の試料は熱処

理後，表面酸化の影響を可能な限り排除するため，試料の片側を 0.3–0.5 mm 研磨し

た後，高剛性熱可塑性樹脂に埋め込んだ．観察面は，耐水エメリー紙を用いて P400，

P800，P1200 の順で湿式研磨し，その後 3, 1, 0.5 µm のダイヤモンドペースト，さら

に希薄コリダルシリカを用いて研磨し，試料表面を鏡面に仕上げた．電解エッチン

グには，過飽和リン酸クロム酸を用いた．なお，本研究で用いた試料の γ′相はその

ほとんどが立体的に複雑な形状を呈することから，第 3 章および第 4 章で試みたよ
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うなパラメーターを用いた析出形態評価は断念し，電解研磨を深く施すことにより

立体的な形状を観察することを目的とした．  

また，コロイダルシリカ研磨ままの試料に対し，後方電子線散乱回折を用いて逆

極点図を測定した．  

 

5-2-4. 硬さ試験  

硬さ測定には，マイクロビッカース硬度計を用いた．硬さの測定は各試料につき

７点行い，最大値と最小値を除いた 5 点の平均値を求めた．硬さ測定において，荷

重は 9.8 N または 4.9 N とし，荷重時間は 10 s とした．  

 

5-2-5. ナノインデンテーション試験  

本研究では合金試料の寸法が非常に小さく薄いため，従来のビッカース硬さ試験

では正確な機械的性質を評価できない可能性がある．そこで，一部の試験片に対し

室温においてナノインデンテーション試験を行った．  

ナノインデンテーション試験とは nm から µm のサイズの圧子を試験片に押し込

み，その深さと荷重の関係から試料の硬さを測定する手法である．圧子の形状には

ビッカース硬さ試験に用いられるビッカース圧子とは異なり，バーコビッチ型の圧

子を用いた．Fig. 5-6 にそれぞれの圧子の形状の模式図を示す．ビッカース圧子は正

四角錐型の形状であるのに対し，バーコビッチ型は三角錐型である．Fig. 5-7 にナノ

インデンテーション試験によって得られる圧痕の模式図とその例を示す．バーコビ

ッチ型の圧子では三角形の形状の圧子が得られ，本研究における圧痕の大きさは最

大で 6 µm 程度である．ナノインデンテーション試験における硬さは一般インデン

テーション硬さ HIN を用いた．  

 ( ) ( )hfh
P

hA
PH

+
≈= 2IN 43.26  (1) 

P はインデンテーション荷重，A(h)は圧子と試料との接地面積，h は圧子の押し込み

深さである．f(h)は圧子先端の曲率を考慮した補正項である．本研究では事前に押し
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込み深さと実際の圧痕の深さをステレオ光学顕微鏡により測定し，補正項を決定し

た．圧痕の侵入速度は連続剛性測定法におけるひずみ速度 0.01 s-1 となるように行

った．ひずみ速度は以下の式で表される．  

 01.01
=

dt
dP

P  (2) 

測定は 9 点以上行い平均値を求めた．Fig. 5-8 に一般的なビッカース試験とナノイ

ンデンテーション試験における圧痕の大きさと，それぞれの国際規格  (ビッカース

硬さ試験 :ISO 6507，ナノインデンテーション試験 : ISO 14577) において必要な試験

片の大きさの比を模式的に示す．ここでビッカース硬さは 400 Hv，荷重 500gf と仮

定して計算した．ビッカース硬さ試験では試験片厚さは 120 µm を要するため本研

究における試験片厚さと肉薄するのに対し，侵入深さ 2000 nm ナノインデンテーシ

ョン試験では 25 µm でよいため，より正確な硬さを測定できる．  
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5-3. 実験結果  

5-3-1. 示差走査熱量測定  

Fig. 5-9 に例として D2 試験片において，溶体化熱処理後の冷却過程における測定

温度及び DSC 信号強度を示す．冷却時の温度は冷却開始直後にわずかな乱れが見え

るものの，およそ正確に冷却速度 60 K/min を達成した．その到達温度はおよそ 1000 

K であり，それ以降は測定温度が設定温度を上回るようになる．DSC 信号では黒矢

印で示す 1200 K, 1050 K において発熱ピークが観測されており，それぞれ 2 次，3

次 γ′相の析出に対応していると考えられる．その他 D4，D6 合金における冷却曲線

および DSC 信号はいずれも同様の結果となり，3 次 γ′相が析出するまで正確に冷却

速度が制御できたことが示された．  

 

5-3-2. 組織観察  

本実験では全ての試験片において 1 次から 3 次 γ′相からなるマルチモーダル組織

が得られた．この組織を代表して D2 合金の溶体化熱処理材の FE-SEM 組織を Fig. 

5-10 に示す．この試料においては粒界およい粒内に溶体化熱処理時に残留したと思

われる 1 次 γ′相に加え，粒内の広い範囲に粒子径 200 nm 程度の 2 次 γ′相が見られ

る．また 1 次 γ′相や粒界近傍において 3 次 γ′相が集団で析出している領域（3 次 γ′

相プール）が観察される．各粒子の粒子径は 1 次 γ′相が数百 nm から数  µm，2 次 γ′

相が 180 nm 程度，3 次 γ′相は 50 nm 未満である．γ′相の形態は，粒内 1 次 γ′相が球

状や塊状であり，粒界 1 次 γ′相がレンズ状もしくは薄い板状を呈する．2 次 γ′相は

粒状および花型とも呼ばれる不規則な形状を呈するものがほとんどであり，完全に

球の形状を呈する 2 次 γ′相は存在しない．3 次 γ′相はいずれも完全に近い球状を呈

する．以上のように溶体化熱処理後冷却したままの試料でさえ，さまざまな形態を

有する γ′相粒子が見られた．  

Fig. 5-11 に鍛造ままおよび溶体化熱処理材の組織を示す．鍛造まま材は，低倍お

よび高倍の組織を合わせて示す．鍛造まま材は受取時点で結晶粒径が大きく異なり，

D2 のほうが細粒で，D6 が粗粒である．D4 はその中間の粒径を持つ．その粒界には
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多量の 1 次 γ′相が存在し，その量は D2 が最も多く D6 が最も少ない．これらの合金

は以上のような差異があるため，受取前のプロセスにおいて異なる熱処理や鍛造プ

ロセスを経た可能性がある．一方，溶体化熱処理材はいずれの試料においてもわず

かに 1 次 γ′相が残留しているものの，ほとんどの 1 次 γ′相は一度固溶し均一な組織

が得られる．合金による組織の顕著な違いは認められない．  

Fig. 5-12 に後方電子線回折法によって得た，鍛造まま材の IPF (Inversion pole 

figure)マップを示す．Fig. 5-11(a-c)でも見られたように，鍛造まま材の粒径は試料に

よって大きく異る．各粒から得た面積より平均円相当径を計算すると，D2 では 17.4 

µm，D4 で 23.7 µm，D6 では 51.0 µm であり，D6 合金が大きな結晶粒系を持つこと

は明らかである．  

Fig. 5-13 に各合金の 1123 K 時効材の組織を示す．D2 および D4，D6 合金はそれ

ぞれ Fig. 5-11 で示したようなマルチモーダル組織を呈する．粒内および粒界 1 次 γ′

相は観察箇所によって大きく形状が異なるが，2 次 γ′相はいずれの時効材において

も粒状もしくは花型であり，粒子径にも顕著な増加は確認できないなど，時効に伴

う組織の変化は見られない．  

Fig. 5-14 に各合金時効材において観察された 3 次 γ′相プールの組織を示す．この

領域において，溶体化まま材における 3 次 γ′相の粒子径はどの合金においても 30 

nm であり，1123 K で 8 h までの時効に伴い顕著に粗大化する．ただし，その粗大化

速度は合金により異なり，D2 に対して D6 合金の 3 次 γ′相の粒子径は明らかに大き

い．ただし，3 次 γ′相の形態はいずれも対称性の高い球状である．  

 

5-3-3. 各 γ′相粒子の成長挙動  

Fig. 5-15 に熱処理に伴う 1 次 γ′相粒子の粒子径の変化を示す．1 次 γ′相の粒子径

は鍛造時の熱履歴や加工履歴を引き継いでいるので，鍛造まま材において，ばらつ

きが大きい．また，観察個所によって大きく異なるため，本データからは削除した．

溶体化処理後はほとんどの 1 次 γ′相粒子は消失し，いずれの合金においても粒子径

は 700 nm 程度にまで縮小する．その後 1223 K における時効を施してもその粒子径
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はほとんど変化せず，8 h 時効材においてわずかに増大する傾向が認められる程度

である．  

Fig. 5-16 に熱処理に伴う 2 次 γ′相粒子の粒子径の変化を示す．2 次 γ′相の平均粒

子径は全ての溶体化材において 190 nm であり合金間の差異は認められない．その

後 1123 K の時効に伴い，またわずかに増大し，8 h 時効材において 220 nm 程度に

なる．  

Fig. 5-17 に熱処理に伴う 3 次 γ′相粒子の粒子径の変化を示す．1 次，2 次 γ′相とは

異なり，3 次 γ′相は時効に伴い顕著に成長する．溶体化材において 3 次 γ′相の粒子

径はいずれの合金においても 30 nm であり，その後の時効に伴い増大する．また，

その程度は合金によって異なり，8 h 時効材において D2 で 40 nm，D4 で 50 nm，D6

で 60 nm に達する．3 次 γ′相の粒子径はばらつきが非常に大きいため，200 個以上の

粒子を観察したが，この傾向は明らかである．  

 

5-3-4. 時効に伴う硬さの変化  

Fig. 5-18 に時効に伴うビッカース硬さの変化を示す．またこの値を Table 5-3 に

示す．硬さの単位は後述するナノインデンテーション硬さとの整合性を考慮し，GPa

単位で表記する．いずれの合金においてもビッカース硬さの値は溶体化材において

3.9 GPa であり，その後の時効に伴い増加する．すなわち，時効熱処理中に粗大化で

はなく成長することが示唆される．しかし，その増加の程度は D6 が最も大きく，4

時間時効材において 4.2 GPa に達する．次いで D4 が 4.1 GPa，D2 が 4.0 GPa と続

く．この硬さの差は析出強化型合金においては小さく，組織のわずかな差に起因し

たものであることが予想される．また，D6 においては 8 h 時間の時効において硬さ

が減少しているため，成長が終了し，粗大化段階に到達したことが示唆される．  

 

5-3-5. ナノインデンテーション硬さ  

ナノインデンテーション試験の例として Fig. 5-19 に各合金の溶体化まま材にお

ける荷重－変位曲線を示す．いずれの合金においてもほぼ同様の，典型的な荷重変
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異曲線を描く．すなわち，変位の増加に伴い荷重は滑らかに増加し，本実験条件に

おける最大変位 2000 nm に達すると 400 mN の荷重を記録する．その後変位の後退

に伴い荷重は減少し，変位の原点に達する前に荷重が 0 となる．Fig. 5-20 に変位に

伴うインデンテーション硬さの変化を示す．圧痕の侵入初期は変位がわずかである

ためひずみ速度が安定せずデータ点が乱れるが，その後，最大硬さ 6.5 GPa 程度を

とり徐々に減少して 5 GPa 程度の一定値に収束する．侵入初期において硬さが見か

け上増加するのはサイズ効果によるものであると考えられており，一般的な硬さの

挙動であると考えられる．本実験においては 1500 nm 以上の侵入深さにおいて十分

収束するので，この値をインデンテーション硬さとして測定した．  

Fig. 5-21 に時効に伴うナノインデンテーション硬さの変化を示す．またこの値を

Table 5-4 に示す．ナノインデンテーション試験による硬さの挙動はおよそビッカー

ス硬さと同様の挙動を示し，溶体化熱処理後にいったん減少し，4.7 GPa 程度をと

る．その後の時効熱処理において再び増加し，5.5–5.6 GPa 程度をとる．4 h の時効

によって達成される硬さは D6 が最も大きく，D2 が最も小さい．  
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5-4. 考察  

5-4-1. 本合金の硬さの決定機構  

本合金はビッカース硬さ試験およびナノインデンテーション試験の結果，時効硬

化曲線が得られた．その一方で 1 次および 2 次 γ′相の粒子径はほとんど変化せず，

これらの析出形態によっては時効硬化現象を説明できない．また，D2，D4，D6 の

各合金を比較すると，それぞれやはり 1 次 2 次 γ′相の粒子径などの差は認められな

い．したがって 3 次 γ′相の析出が硬さに重大な影響を及ぼすと考えられる．  

Galindo-Nava ら 12)は従来から Ni 基合金で用いられてきた転位のカップリング理

論 3)を拡張し，マルチモーダルな組織にも適用できる強度予測理論を提案した．す

なわち，ある粒子径・数密度の粒子がその臨界分解せん断強度 (CRSS)に及ぼす寄与

は以下の式で与えられる  

 ( )rb
lAPB

p 22 1

1

+Λ
=

γτ  (3) 

τp は CRSS の強化分，γAPB は APB エネルギー，l1 は先行転位のセグメント長さ，b は

バーガースベクトルの長さ，Λ1 は先行転位が切断する実効的な粒子間隔，r は粒子

半径である．さらに，マルチモーダルな粒子径分布の析出物の寄与分はこれを積分

することにより得られる．すなわち  

 ( )∫ +Λ
= Oro

0
1

1APB

22
r

p pdr
rb

lγτ  (4) 

 ttsspp pwpwpwp ++=  (5) 

p は各粒子径を有する粒子のサイズで，w は数の割合である．下付きの p，s，t はそ

れぞれ 1 次，2 次，3 次 γ′相における値であることを意味する．このモデルに従い，

τp を見積もった例を Fig. 5-22 に示す．3 次 γ′相が十分小さい系では，2 次 γ′相に対

する 3 次 γ′相の割合が増加するほど CRSS は増加する．この例においては 45 vol%

の 2 次 γ′相がわずか 5 point だけ 3 次 γ′相に置き換わると CRSS の増加分は 600 MPa

から 1000 MPa 以上まで増加する．組織写真から 2 次および 3 次 γ′相の数密度や体

積の比を見積もることは難しいが，ナノインデンテーション試験における硬さが 4.5 
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GPa から 5.5GPa と 1 GPa 増加することは十分説明できると考えられる．  

 

5-4-2. ビッカース硬さ試験とナノインデンテーション試験の比較  

本研究では試料寸法の制約からビッカース硬さ試験とナノインデンテーション試

験を併用した．Fig. 5-23 に両者を比較を示す．測定した 2 種類の硬さは完全に同等

ではなく，ナノインデンテーション試験による硬さのほうが高く測定される．その

程度はそれぞれの硬さを Hv，HIN として HIN/Hv=1.2–1.5 程度である．また，両者の

測定値に明確な線形性は認められない．ここで，一般的に試料厚さが薄いと試験機

の剛性が影響を及ぼし，硬さ試験としては低く測定される傾向があるため，ビッカ

ース硬さ試験は硬さが低く値が見積もられた可能性がある．  

 

5-4-3. ABD 合金における組織に及ぼす Nb/Ti 比の影響  

本研究でもちいた ABD 合金では 3 次 γ′相にのみ合金による違いが認められる．

すなわち Nb/Ti 比の増加に伴い 3 次 γ′相の粒子径が増大し，その結果より高い硬さ

が得られる．ここで文献 13)より Ni 基合金中における Nb および Ti の拡散速度を比

較すると，Nb が 2 倍程度遅い．これは粗大化の速度とは逆の傾向である．  

ここで 3 次 γ′相は Precipitation burst の結果生じた析出物であり，Nb は Al や Ti に

対して拡散が遅いがゆえにこれを促進する元素である 4)．すなわち，溶体化熱処理

から冷却すると，拡散の速い Al や Ti は拡散し核生成・成長して 2 次 γ′相を形成す

る．一方 Nb は拡散が遅いため 1 次や 2 次 γ′相の粒子間に残留し，連続冷却にて過

飽和度が高まったタイミングで 3 次 γ′相として析出する．しかしその時には温度が

十分低く 1000 K 程度しかないので平衡濃度には到達せず，多くの Nb が 3 次 γ′相プ

ールに過飽和に固溶しているために 3 次 γ′相の析出を促進したと推測できる．  

 

5-4-4. 時効に伴う析出形態の変化  

実験条件から予測した通り，γ′相体積率が著しく高い合金における γ′相の析出挙

動およびその形態変化挙動は複雑である．1 次 γ′相は鍛造工程における熱履歴を強
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く受けており，その形状や粒子径は様々であるが，時効熱処理によって粒子径がほ

とんど変化しないため，本研究では無視できるものと考えられる．2 次 γ′相も同様

に時効を施しても粒子径はほとんど変化しないが，その形態は微妙に変化している

可能性がある．  

Fig. 5-24 に例として合金 D4 において時効に伴う 2 次 γ′相相粒子の形態変化を示

す．溶体化材においては各粒子の形状は粒状もしくは花型であるが，花型の粒子よ

り粒状の粒子の割合が多い．この組織に対して 1 h，8 h の時効を施すと，粒状の粒

子においてもくびれが生じ，隣接する γ′相粒子の界面が常に同様の向かい合ってい

るような形状を持つ粒子や，花型の粒子が多く存在するようになる．粒子径はほと

んど変化しない．すなわち，時効に伴い γ′相粒子は粗大化が進行しているが周辺の

γ′相粒子同士の相互作用によって粗大化が抑制され，γ′相粒子が存在しない領域に対

して優先的に迂回して粗大化する傾向が示唆される．この「迂回した粗大化」は，

第 3 章で述べた局在化に近い現象が生じた可能性がある．ただし，ABD 合金におけ

る球状ではない 2 次 γ′相は，花型のものを含めてどれも同程度の粒子径をもつため，

4 章で述べたような凝集が生じている可能性は低い．このような析出形態をとる粗

大化の機構は Chen ら 14)によって報告された周期的粗大化 (Cyclic coarsening)に非常

によく似ている．Fig. 5-25 に周期的粗大化の例を示す．この例では 2.5 h ごとに 2 次

γ′相の粒子径は増減を繰り返しており，緑の枠線で囲まれた条件における γ′相粒子

の粒子径は顕著に小さくなる．これは，γ′相粒子が集団で粗大化と分裂 (Splitting)を

繰り返した結果であると考えられており，本合金においても同様の現象が生じたも

のであると考えられる．  

Fig. 5-26 に D4 合金の 1123 K/1 h 時効材において観察された組織を示す．これら

の組織は全て同一の試料の別視野において得られた組織であるが，花型の粒子が多

い粒  (Fig. 5-26(a))や，粒状の粒子が多い粒  (Fig. 5-26(b))，さらに複数の粒子が結合

したような特異な形状を持つ粒 (Fig. 5-26(c))も発見された．これはすなわち周期的

粗大化の一部であると考えることができ，その根拠になりうると考えられる．しか

し，周期的粗大化が生じる条件においては不明な点が多く，なぜこの試料において
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生じたかは明らかではない．  

一方，3 次 γ′相においては全ての熱処理条件を通して球状のままである．これは 3

次 γ′相の組成の差に起因する可能性もあるが，粒子径が非常に小さいことによって

も説明できる．Fig. 3-9 では鍛造合金 Inconel X-750 において粒子径がおよそ 60 nm

以上から γ′相は徐々に立方体状化し，120 nm 程度から非整合化が開始した．立方体

状化の開始粒子径は界面エネルギーや弾性定数に依存するが，本合金の最も大きい

3 次 γ′相は 60 nm 程度であるため，また粒子の立方体状化は開始していなくても矛

盾はないオーダーであるといえる．  

 

5-4-5. 高体積率合金における γ′相の析出機構  

γ′相の体積率が高い合金におけるその析出形態は，周期的粗大化という特異な現

象を除いても，より複雑な様相を呈することは明らかである．すなわち，体積率の

低い合金において提案した局在化や凝集といった観点は適用できない．本合金で新

たに観察された析出形態の変化挙動は「周期的粗大化（Splitting）」および「迂回粗

大化」である．Khachatrian ら 15)はフーリエ変換を用いた手法によって形態変化に伴

う弾性ひずみエネルギーの減少を計算し，立方体状や球状の粒子から 2 枚の板状に

分裂する粒子径を 30 nm，またそれから 8 つの小さい立方体状粒子に分裂する粒子

径を 90 nm と見積もった．これらの臨界粒子径のオーダーは異なるが，粒子径の増

大に伴い γ′相粒子が分裂する理論的背景を示しており，第 4 章の検討で粒子の分裂

が生じなかったのは粒子径が 100 nm 前後と小さいためであると推測される．  

迂回粗大化は γ′相粒子同士が弾性的に相互作用し，互いの粒子周辺の弾性ひずみ

場に配慮しながら粗大化する挙動と理解できる．もし配慮しない場合，幾何学的に

は互いの粗大化に伴い粒子は衝突し，バリアントが同一であれば凝集し，同一でな

ければ APB を形成して 1 つの粒子になることが予想される．しかし，後者の報告は

ない．  

ある空間上にランダムに粒子を分散させ，それが接触する可能性を議論した理論

としてはパーコレーション理論が有用である 16)．一定の粒子径を有する球状の粒子

177



 

 

 

が完全にランダムに分散する場合，それが無限クラスターを作ることが期待される

臨界濃度 (体積率 )は，0.27 であることが知られている 16)．無限クラスターとは，粒

子の存在する空間の端から端まで粒子が接触して縦断する状況を意味しており，も

し粒子が導電体で母相が絶縁体の場合，材料自体が導電体になる状況を意味してい

ると理解するとよい．本合金の γ′相体積率はこの体積率を大きく上回っており，さ

らに粗大化が進行すると，粒子同士の重複はさらに顕著になることが予想される．

実際にこれが生じないのは核生成・成長・粗大化のいずれかまたは全ての段階にお

いて粒子同士が接触を抑制する駆動力が存在するためである．その可能性の一つが

4-4-3 節で述べた弾性ひずみエネルギーの低減による局在化の発生であり，接触する

ほど界面が近づいた粒子同士は平行な界面を作り安定化する可能性を示している．

そのように理解すると迂回粗大化と局在化は結局同一の現象であり，臨界濃度より

極端に小さい場合は局在化，大きい場合は迂回粗大化と呼んでいることになる．  

この仮説を格子ミスフィット，体積率図上に表現した図を Fig. 5-27 に示す．格子

ミスフィットが存在し析出相体積率が高い合金においては局在化などの弾性ひずみ

エネルギーの相互作用が頻繁に生じ，界面が安定化して凝集を抑制する．局在化と

凝集は競合するので，体積率が高い合金においても格子ミスフィットが十分高けれ

ば凝集を抑制することができると考えられる．  

局在化のメカニズムは土井 17)や Zhao ら 18)によって示されたが，迂回粗大化の説

明も同様に解明が望まれる．また，局在化はあくまで凝集を避ける現象の一つであ

るので，いずれの条件において凝集と局在化のどちらが生じるかについても解明が

期待される．  
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5-5. 小括  

本章では，ABD 合金を供試合金とし，熱処理工程や機械的性質の評価方法を厳密

に検討した上でその析出挙動および形態変化挙動を明らかにした．その結果，以下

のことが明らかにした．  

 

(1) 供試合金は溶体化温度からの冷却時に Precipitation burst が生じ，わずかな 1 次

γ′相，多数の 2 次 γ′相，粒界や 1 次 γ′相近傍の 3 次 γ′相プールからなるマルチ

モーダル組織を呈する．  

(2) 1 次および 2 次 γ′相の粒子径は時効熱処理中にほとんど変化しないが，3 次 γ′相

は成長する．この程度は Nb/Ti 分率の増加に伴い促進される．これは，冷却時

において Nb が 3 次 γ′相周辺に過飽和に固溶するためであると推測される．  

(3) ナノインデンテーション試験による硬さは時効硬化曲線を描き，そのピーク硬

さは Nb/Ti 比の増大に伴い増加する．これは 3 次 γ′相の成長によるものである

と考えられる．  

(4) 2 次 γ′相の形態は，粒状もしくは花型の形状を呈し，周期的粗大化が生じて形

成したと考えられる．また，隣接する粒子を迂回するように粗大化が生じたと

推測され，弾性相互作用エネルギーに起因する界面の安定化により凝集が抑制

されたと考えられる．  

(5) 3 次 γ′相の形状は，その粒子径が小さいことから本実験においてすべて球状で

ある．  

(6) 局在化および凝集の形態変化マップは，局在化の概念を迂回して粗大化する概

念と同等と見なすことにより高 γ′相体積率側にも拡張できる．  
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Table 5-2 Heat treatment in this study.

Alloy Ni Cr Co Mo W Al Ti Ta Nb C B Zr

D2 Bal. 18.7 18.2 0 0.9 8 4.1 0.6 0 0.127 0.078 0.037

D4 Bal. 18.7 18.2 0 0.9 8 3.6 0.6 0.4 0.127 0.078 0.037

D6 Bal. 18.7 18.2 0 0.9 8 2.8 0.6 1.2 0.127 0.078 0.037

Table 5-1 Alloy compositions in this study.

D2

D4

D6 1413 K/15 min→Cooled with 1 K/s

Solution treatment Heat treatmentAlloy

1423 K/15 min→Cooled with 1 K/s
1123 K/ 1–8 h
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3 

Table 5-3 Vickers hardness of ABD alloys in this study. 

Ave. Max. Min.

As forged 3.91 3.95 3.86

As S.T. 3.96 3.99 3.94

1 3.93 3.95 3.89

2 3.95 3.99 3.89

4 4.05 4.08 4.02

8 4.10 4.14 4.05

As forged 3.83 3.91 3.78

As S.T. 3.92 3.97 3.89

1 4.01 4.05 3.97

2 4.09 4.17 4.04

4 4.11 4.15 4.07

8 4.10 4.18 4.06

As forged 4.11 4.16 4.07

As S.T. 3.96 4.02 3.88

1 3.98 4.03 3.93

2 4.17 4.23 4.11

4 4.21 4.27 4.16

8 4.09 4.14 4.05

D2

D4

D6

Vickers hardness / GPa
Alloy Aging time / h
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Table 5-4 Representative nanoindentation hardness of ABD alloys.

Ave. Max. Min.

As forged 5.75 5.87 5.63

As S.T. 4.65 4.72 4.58

1 5.35 5.57 5.12

2 5.14 5.36 4.92

4 5.49 5.58 5.39

As forged 4.99 5.13 4.84

As S.T. 4.65 4.79 4.52

1 5.45 5.59 5.30

2 5.39 5.55 5.23

4 5.64 5.71 5.57

As forged 5.03 5.16 4.90

As S.T. 4.84 4.85 4.84

1 5.62 5.74 5.49

2 5.43 5.54 5.32

4 5.81 5.93 5.69

Distance : 2000 nm

D2

D4

D6

Aging time / h
Indentation hardness / GPa

Alloy
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1 

Fig. 5-1 Development of mono-modal and multimodal g’ phase distribution in

supersolvus heat treated Ni-based superalloy RR1000 as a function of cooling

rate observed by Mitchell et al.2).
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Fig. 5-3 Change in lattice misfit of ABD series alloys during in-situ

measurement of supersolvus heat treatment process (a) on heating and (b) on

cooling reported by Collins et al.11).

Fig. 5-2 Change in g’ volume fraction of ABD series alloys during in-situ

measurement of supersolvus heat treatment process (a) on heating and (b) on

cooling reported by Collins et al.11).

185
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Fig. 5-4 Specimen geometry in this study.

1 mm

2.5 mm
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5 

Fig. 5-5 Heat treatment history in this study. Supersolvus solution

treatment, controlled cooling and following aging treatment were

conducted to obtain homogeneous microstructure.

Heat treatment time
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6 

Fig. 5-6 Schematics of indenter used in (a) the Vickers indenter for micro-

vickers hardness test and (b) the Berkovich indenter for nanoindentation test.

(a) (b)
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Fig. 5-7 Examples of  indents (a) schematic models and (b) optical micrograph.

20 mm

(a)

(b)
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8 

Fig. 5-8 Schematic diagram comparing the size of indent and required a

specimen geometry between (a) nanoindentation test and (b) Vickers hardness

test when we assume indentation hardness and Vickers hardness of a rigid

specimen are equivalent to 4 GPa.

≈15 mm

≈75 mm

≈25 mm

≈120 mm

≈45 mm

≈250 mm
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9 

Fig. 5-9 Set and measured temperature of the alloy D2 together with 

typical DSC spectrum. Black downward triangles indicate exothermal 

peak consistent with g’ precipitation. The other alloys show similar. 
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10

Fig. 5-10 SEI showing representative microstructure of ABD-D2 alloy as

solution treated.

200 nm

Intergranular primary g’

Granular secondary g’

2 mm

Irregular shape secondary g’

Fine spherical tertiary g’

Intragranular primary g’
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11

Fig. 5-11 SEM micrographs of ABD alloys for (a-f) as forged and (g-i) as 

solution treated specimens: (a, d, g) ABD-D2, (b, e, h) ABD-D4 and (c, f, i) 

ABD-D6.

cba

d e f

g h i

10 mm

1 mm

10 mm

193



12

Fig. 5-12 Inversion pole figures of ABD alloys as forged specimen: (a) D2, (b) 

D4 and (c) D6.

20 mm

(c)

(b)

20 mm

(a)

20 mm
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13 

Fig. 5-13 SEIs of (a-d) D2 and (e-h) D4 alloys aged at 1123 K for (a, e) 1 h, (b, f) 2 h,

(c, g) 4 h and (d, h) 8 h.

a b

c d

e f

g h 1 mm
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13 

Fig. 5-13 (continued) SEIs of (i-j) D6 alloys aged at 1123 K for (i) 1 h, (j) 2 h, (k) 4 h

and (l) 8 h.

i j

k l 1 mm

196



14 

Fig. 5-14 SEIs of (a, b) D2, (c, d) D4 and (e, f) D6 alloys aged at 1123 K for (a, c, e) 1

h and (b, d, f) 8 h.

200 nm

a b

c d

e f
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15, 

Fig. 5-15 Change in primary g’ particle size of ABD alloys following heat

treatment history: forging, solution treatment and isothermal aging at 1123 K.

Fig. 5-16 Change in secondary g’ particle size of ABD alloys following heat

treatment history: forging, solution treatment and isothermal aging at 1123 K.
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17 

Fig. 5-17 Change in tertiary g’ particle size of ABD alloys following heat

treatment history: forging, solution treatment and isothermal aging at 1123 K.
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18 

Fig. 5-18 Change in Vickers hardness of ABD alloys following heat treatment

history: forging, solution treatment and isothermal aging at 1123 K.
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19 

Fig. 5-20 Indentation hardness-displacement curve of ABD alloys as solution treated.

Fig. 5-19 Load-displacement curve of ABD alloys as solution treated.
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Fig. 5-21 Change in nanoindentation hardness of ABD alloys following heat

treatment history: forging, solution treatment and isothermal aging at 1123 K.
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Fig. 5-22 Prediction of CRSS as function with secondary g’ phase volume

fraction and its radius calculated with multimodal distribution model

developed by Galindo-Nava et al.12).

22
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23

Fig. 5-23 Comparison of nanoindentation hardness and Vickers hardness

converted to unit of GPa.
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24

Fig. 5-24 SEIs showing morphological evolution of D4 alloy as solution treated (a) and 

aged at 1123 K for : (b) 1 h and (c) 8 h.

a b

c 200 nm
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25

Fig. 5-25 Cyclic coarsening phenomenon of RR1000 observed by Chen et al.14).
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26

Fig. 5-26 SEIs showing microstructure heterogeneity of D4 alloy aged at 1123 K for 1 h.

a b

c 500 nm
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27

Fig. 5-27 Schematic plot of lattice misfit vs volume fraction of g’

precipitate. Estimated conditions of morphological changes are

also added.

0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10
0

10

20

30

40

50

V
o
lu

m
e 

fr
ac

ti
o
n
 (

%
)

Lattice misfit at 1123 K, (%)

Coalescence

Cuboidal

Localize

Cyclic coarsening

Ti and Al modified

ABD alloys

208



 

 

 

 

第6章  

結論 
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6-1. 総括  

本論文では， Inconel X-750 をベースとし，そこから Al および Ti の添加量を制御

した合金，および γ′相体積率が非常に高い合金を作成し，γ′相の析出形態に及ぼす

格子ミスフィットおよび γ′相の体積率の影響を調査した．その結果，以下のことが

明らかにした．  

 

(1) 鍛造Νι基合金 Inconel X-750 において，γ′相の析出形態は，格子ミスフィットの

影響を強く受け，「形状」「分散」「凝集」の３つの観点からそれぞれ変化する．

また，この観点からなるパラメーターを用いて評価でき，それぞれ時効に伴う

変化を検証できる．  

(2) γ′相の形状は立方体状化し，界面におけるミスフィット転位の導入により形状

崩壊が生じる．その後凝集が開始して複雑になる．その速度は時効温度が高い

ほど，拡散速度の増加に対応して早い．  

(3) γ′相の分散は粒子間の弾性的相互作用によって粗大化開始以前から局在化が開

始し，1073 K 時効材で最も早く生じる．  

(4) γ′相の凝集は γ–γ′相間の非整合化の進行により生じ，その形状や分散にも大き

な影響を及ぼす．  

(5) γ′相の析出形態を定量化することにより，その形態変化を TTP 図上に整理する

ことができる．  

(6) γ′相の立方体状化の程度は γ′相粒子径に強く依存し，格子ミスフィットや温度

の影響は相対的に小さい．  

(7) Ni 基合金中における γ′相の形態は絶対モーメント不変量を用いた ω1–ω2 プロッ

トとその統計的処理を用いて定量的に評価できる．  

(8) γ′相の形態分布は，Al 分率の増大に伴い等方的な球状に近づく傾向が認められ

る．これは格子ミスフィットの低減と，局在化の抑制，凝集の発生に起因する

可能性がある．  

(9) 局在化，凝集の現象は時効温度の増加に伴いそれぞれ抑制．促進される．  
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(10) ABD 合金は溶体化温度のからの冷却時に Precipitation burst が生じ，わずかな 1

次 γ′相，多数の 2 次 γ′相，粒界や 1 次 γ′相近傍の 3 次 γ′相プールからなるマル

チモーダル組織を呈する．  

(11) 1 次および 2 次 γ′相の粒子径は時効熱処理中にほとんど変化せず，3 次 γ′相は成

長する．この程度は Nb/Ti 分率の増加に伴い促進される．これは，冷却時にお

いて Nb が 3 次 γ′相周辺に過飽和に固溶するためであると推測される．  

(12) ナノインデンテーション試験による硬さは時効効果曲線を描き，そのピーク固

さは Nb/Ti 比の増大に伴い増加する．これは 3 次 γ′相の促進によるものである

と考えられる．  

(13) 2 次 γ′相の形態は，粒状もしくは花型の形状を呈し，周期的粗大化が生じて形

成したと考えられる．また，隣接する粒子を迂回するように粗大化が生じたと

推測され，弾性相互作用エネルギーに起因する界面の安定化により凝集が抑制

されたと考えられる．  

(14) 局在化および凝集の形態変化マップは，局在化の概念を迂回して粗大化する概

念と同等と見なすことにより高 γ′相体積率側にも拡張できる．  
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付録 
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A) モーメント不変量および絶対モーメント不変量  

A-1. 絶対モーメント不変量の定義と諸性質  

モーメント不変量および絶対モーメント不変量は画像処理に用いられてきた特徴

量の 1 つである．すなわち，画像や空間分布に対してモーメント不変量を求めるこ

とにより，画像の特徴を数値化し比較できるようにするための量である．モーメン

ト不変量の概念は 1962 年に Hu1)によって体系化され，MacSluyne ら 2)によって Ni

基合金における γ′相の析出形態評価に応用された．以下に両者の解析の原理を簡単

に示す．  

n=p+q 次のモーメント量 μpq を以下のように定義する．  
 

( )∫∫≡ rr 2dDyx qp
pqµ

 
(1) 

ここで D(r)は元の画像から得られた各点における輝度であり，γ′相粒子の存在確率

に比例して得られるとする．存在確率と一致するとすれば  

 ( )




=
粒子の外部

粒子の内部

:0
:1

rD  (2) 

である．このとき，A=μ00 は粒子の面積を，(𝜇𝜇10/𝐴𝐴, 𝜇𝜇01/𝐴𝐴)は質量中心を意味すること

は自明である．この質量中心を原点にとった中心モーメント 𝜇̅𝜇𝑝𝑝𝑝𝑝は  

 ( )∫∫ 





 −






 −≡ rr 20110 dD

A
y

A
x

qp

pq
µµµ  (3) 

と定義される．以下，座標原点は質量中心にとり，モーメント量は中心モーメント

量を指すこととする．すなわち中心モーメントは  

 ( )∫∫= rr 2dDyx qp
pqµ  (4) 

と書き換える．このとき，以下の量が Hu のモーメント不変量として知られている．  

 02201 ννϕ +≡  (5) 

 ( ) 2
11

2
02202 4νννϕ +−≡  (6) 

 ( ) ( )2
0321

2
12303 33 ννννϕ −+−≡  (7) 
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 ( ) ( )2
0321

2
12304 ννννϕ +++≡  (8) 

︙  

Hu のモーメント不変量は全てで 7 つ存在するが， 5ϕ 以降は煩雑なためここでは省

略する．ここで， 1ϕ は材料力学における粒子の断面 2 次極モーメントと全く同じ定

義である．また， pqν は面積の累乗で規格化された中心モーメント量であり，以下の

ように定義される．  

 
γ

µ
ν

A
pq

pq ≡  (9) 

 
2

2++
=

qpγ  (10) 

なお， pqµ は長さの (p+q+2)乗と D(r)の積の次元を持ち，A は長さの 2 乗と D(r)の積

の次元を持つので， pqν および iϕ は無次元となる．点対称な図形の場合，3 次のモー

メント不変量は 0 になるので，特に 1ϕ および 2ϕ が重要となる．すなわち，これ以降

解析には 0 および 2 次のモーメント量  

 ( )∫∫≡ rr 22
20 dDxµ  (11) 

 ( )∫∫≡ rr 22
02 dDyµ  (12) 

 ( )∫∫≡ rr 2
11 dxyDµ  (13) 

を計算に用いる．なお， 20µ および 02µ はそれぞれ材料力学における粒子の断面 2 次

モーメントと全く同じ定義であるが，材料力学の概念と本論文中における議論との

関連性はない．さらに，ここで絶対モーメント不変量 1ω ， 2ω を定義する．  

 ( )πω
ϕµµ

ω 4022
1

10220

2

1 ≤<=
+

≡
A

 (14) 

 ( )2
2

2
1

2
2
1

2
110220

4

2 164 πωω
ϕϕµµµ

ω ≤≤
−

=
−

≡
A

 (15) 

ここで重要な事は，モーメント不変量 iϕ および 1ω は並進，回転，拡大・縮小といっ

た相似変換に対して不変であるということである．また， 2ω は相似変換だけでなく
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アフィン変換に対しても不変で，さらに均一せん断や不均一拡大に対しても不変で

ある．実際の組織は，全体の輝度や回転，拡大で形態の評価を変えるべきでないか

ら，これらの不変量を用いて組織形態を特徴づけようとするのは，これらの性質を

利用しようとするためである．モーメント不変量 2ω はアフィン変換に対して不変で

あるから，粒子のアスペクト比によらない．一方， 1ω は相似変換にのみ不変である

ことから，これらの影響をうける．このことを用いて， 21 ωω − 空間を描き，そこに

粒子のモーメント不変量をプロットすることで粒子の形状を特徴づけることができ

る．  

Fig. A-1 に 21 ϕϕ − および 21 ωω − 空間の定義域を示す 2)． 21 ωω − 空間には代表的な

幾何図形を合わせて示す． 21 ϕϕ − それぞれの値は粒子形状の変化に伴い，値が変わ

っていることがわかる．特に 1ϕ は粒子の形状によって変化するため，粒子形状の評

価に用いることができそうではある．しかし， 2ϕ は粒子形状にはほとんど影響をう

けず，アスペクト比のみにほとんど依存して増加する． 1ϕ も粒子のアスペクト比に

も大きな影響を受け，アスペクト比の増加に伴いその値は増加する．しかも，その

増加の程度は粒子形状の変化よりも大きいため，これだけでは粒子形状の評価を行

うことは難しい．   

Fig. A-1(b)より， 1ω はアスペクト比などの影響をうけ，おおよそアスペクト比が

1 の時に 2ω の 2 乗根に一致することがわかる  ( 2
2
1 ωω = )．図形のなかから長方形と

楕円について，各アスペクト比を持つ図形の 1ω の値を Fig. A-2 に示す． 1ω の値はお

よそ粒子が長方形か楕円かによらず，アスペクト比のみに依存することから，粒子

のアスペクト比を合理的に取り出す際に有用である．  

一方 2ω はアスペクト比に関係なく，粒子の形状のみに依存する．このことから，

2ω は粒子の形状を評価するのに適する．さらに， 2ω に意味をもたせると，平面およ

び円弧からなる半立方体状を想定したときの，粒子の形状パラメーターη を定義す

ることができ，以下の関係を与えることができる．これを図示したものを Fig. A-3

に示す 2)．   

215



 

 

 

 ( ) ( )( )
( ) ( ) ( )( )22322
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−−−
=

ηηηηηηηπ

ηηηπω  (16) 

Table A-1 に幾何的にシンプルな図形の理論モーメント不変量の値を示す．適宜図

形に対して軸比などを定義することにより，解析的に値を求めた． 1ω および 2ω は円

の時に最大値をとり，アスペクト比や軸比の増加に伴い 1ω の値が減少し，多角形状

に近づくと 2ω の値が減少する傾向が認められる．多角形のモーメント不変量は角数

N を用いて表しているが，N の無限大の極限を与えると円のモーメント不変量と一

致する．  

Fig. A-4 にこれらの図形に対してモーメント不変量を計算した例を示す．いずれ

においてもアスペクト比の 1 に近い図形が 2
2
1 ωω = 曲線上にあり，アスペクト比が

大きくなるほど 1ω のみが小さくなる傾向にあることが理解できる．また，多角形に

おいて角数が小さくなったり，円と正方形の間の形状を持つ図形の多角形に近づい

たりするほど 2ω が小さくなる．144 未満の小さな 2ω を持つ場合，形状パラメーター

η の定義空間を超えてしまうため，形状パラメーターへの変換ができないことに注

意する．  

以上から γ′相の各粒子に対してこの 2ω を求め，半立方体状を仮定して良い時に限

りその値を η に換算することで粒子形状を特徴付ける指数とすることができると考

えられる．モーメント不変量の測定には Richard3)のアルゴリズムを用いると簡便で

あるのでこれを用いた．  
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A-2. 絶対モーメント不変量が各変換に対して不変である証明  

絶対モーメント不変量 1ω および 2ω はそれぞれ相似変換とアフィン変換に対して

不変であることを述べた．この証明を考えると 1ω はその定義や導出から相似変換に

対して不変であることは比較的導出しやすい．一方 2ω は，Hu1)によって証明が示さ

れず，後に Mamistvalov4)によって絶対モーメント不変量であることが示された．し

かし，その証明は一般性が高く数学的に難解であるため，本章において簡便な証明

を行う．証明は本節において定義などを準備し，次節以降で具体的な証明を行うこ

ととする．  

並進に対する不変は，中心モーメント量によって定義されていることから自明で

ある．よって並進を除く任意の正則アフィン変換を以下の式において定義する．  

 















=








′
′

y
x

dc
ba

y
x

 (17) 

ここで a, b, c, d は 0≠− bcad である任意の実数であり，アフィン変換前の座標をプ

ライム (′)なし，アフィン変換後の座標をプライムつきで表現した．式 (3)より，アフ

ィン変換後の中心モーメント量は  

 
( )∫∫ ′′′≡′ rr 2dDyx qp

pqµ
 (18) 

であるから，例えば式 (10-12)よりアフィン変換前のモーメント量を用いて以下のよ

うに表せられる  
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µ
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 (19) 

ここで J はアフィン変換のヤコビアンであり， bcadJ −= である．すなわち，重積

分の変数変換の公式を用いた．  

 
( ) ( )∫∫∫∫ =′′ rrrr 22 Jdfdf

 (20) 
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同様に，他の中心モーメント量もアフィン変換前のモーメント量で表すと  
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2 µµµ
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dcdcJ
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( )

00
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00
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J

dD

=

′=′ ∫∫ rr
 (24) 

以上を用いて絶対モーメント不変量がそれぞれの変換に対して不変であることを示

す．  

 

A-3. ω2 がアフィン変換に対して不変になる証明  

式 (14)をアフィン変換すると  

 2
110220

4

2 µµµ
ω

′−′′
′

≡′ A
 (25) 

この分子は式 (23)より  

 
( )

44

4
00

4

AJ

JA

=

=′ µ
 (26) 

同様に分母は式 (18, 21–22)より  
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よって  
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2
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−
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A

J
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すなわち， 2ω の値は任意の正則アフィン変換に対して不変である．  

 

A-4. ω1 が相似変換に対して不変になる証明  

1ω は断面 2 次極モーメントの逆数をその面積の 2 乗で規格化し，2 を乗じたもの

であるため，回転に関して不変であることは自明であるが，拡大・縮小に対して不

変であることと合わせて示す．相似変換はアフィン変換の特別な場合である．すな

わち並進を除く任意の (正則 )相似変換を変換行列で表現するためには  

 







−

=







θθ
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cossin
sincos

kk
kk

dc
ba

 (29) 

とすればよい．ここで k は拡大率，θは回転角を意味する．これらを用いて各モーメ

ント量を書きなおすと ( ) 2222 sincos kkbcadJ =+=−= θθ であるから  

 ( )02
2

1120
24

20 sincossin2cos µθµθθµθµ ++=′ k  (30) 
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以上より相似変換後の ω1 の値 ω′1 は式 (13, 29–31)を用いて  
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  (33) 

すなわち， 1ω の値は任意の (正則 )相似変換に対して不変である．  

 

A-5. ω1，ω2 の定義域の証明  

絶対モーメント不変量の値は測定する図形の形状に依存するが，任意の実数をと

るわけではない．本論文で扱う絶対モーメント不変量は全て 2 次のモーメント量か

らなるため，正の実数をとることは自明であるとして，その定義域を示す．  

ω1 は断面 2 次極モーメントの逆数をその面積で規格化し，2 を乗じたものである

から，面積あたりの断面 2 次極モーメントの最小値および最大値を考える．すなわ

ち  
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222
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この定義域を与える．このように断面 2 次極モーメントは原点からの距離に依存し
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た定義であるため，円対称な図形のみを考えれば良い．簡単のため面積も 1 である

とする．このとき，無限大の半径を持つ輪のような中空の図形を考えると，この値

は発散することは明白である．すなわち，ω1 の最小値は 0 である．一方，最も原点

からの距離が近い位置に存在確率を有する図形，すなわち円が最小値を与える．円

における ω1 の値は 4πであったことを考慮すると，以上から  

 ∞<+≤ 02202
1 µµ
π

 (35) 

すなわち，  

 πω 40 1 ≤<  (36) 

が得られる．  

一方，ω2 はその分母に着目すると  

 ( ) ( ) ( )( )2222222
110220 ∫∫∫∫∫∫ −×=− rrrrrr dxyDdDydDxµµµ  (37) 

となる．ここで式 (38)のようにコーシー・シュワルツの不等式を適用すると，任意の

区間において x の関数 f, g について以下の不等式が成り立つ．  

 ∫∫∫ ×≤ dxgdxffgdx 22
2

 (38) 

この不等式において，等号は tgf = となるような実数 t が存在するときに成り立つ．

すなわち式 (37)は  
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 (39) 

と変形でき，式上では ω2 が発散するように見える．しかし，実際にはこの等号が成

り立つときはある実数 t において txy = が成り立つ．すなわち，対象となる図形は

完全な直線である必要があるため面積が 0 になり，ω2 は本章のように画像処理する

上で発散することはない．ω1 のように簡便に定義域を計算することはできないので
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ある．そこで多角形の ω2 の値を用いる．正 N 角形における ω2 の値は  
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であり，これは N の増加関数であるから，N について極限を取ると  
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よって ω2 は対称の図形が円のとき最大値 16π2 をとる．すなわち  

 
2

2 160 πω ≤<
 (42) 
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B) 組織の定量化に用いた画像処理プロセス  

SEM などの実験から得られる画像から Moment Invariant を計算するためには画像

処理プロセスが必要不可欠である．この手順を以下に示す．また，この画像処理プ

ロセスの例を Fig. B-1 に示す．  

まず，得られた画像 (Fig. B-1(a))の前処理として Rolling Ball アルゴリズム 5)によ

って SEM 像のコンタミネーションなどを除去して視野全体の平均輝度を均一にし，

(Fig. B-1(b))，中央値フィルターによってノイズを除去した (Fig. B-1(c))．Rolling boll

アルゴリズムおよび中央値フィルターの概要は以下のとおりである．  

Rolling ball アルゴリズムはデジタル画像からノイズや汚染といった解析対象とし

ない画像の成分を差し引く背景除去フィルターの一種である．SEM 画像の輝度の逆

を高さとした立体的な図形を考え，そこに適切な大きさのボールを大量に流し入れ

ることをイメージする．こうすると，そのボールは輝度の低いところから高いとこ

ろに流れ，輝度の低いところには少量の，高いところには大量のボールが堆積する．

このボールの溜まる量を背景と考える．すなわち，ボールの大きさが非常に小さけ

ればボールは画像の隅々まで流れこみ，画像の輝度情報がすべて背景とみなされる．

もし，ボールの大きさが非常に大きい場合，輝度が極端に低い箇所の情報でボール

の堆積量が決定されるため，輝度が一番低いところのみが背景であるとみなされる．

このように，適切な大きさのボールを流しこむことで背景がどこであるかを考え，

元の画像から差し引くことができる．本研究では粒子径の倍程度の値を見積もり，

ball 径として入力して画像処理に供した．  

また，中央値フィルターとは「各ピクセルの輝度を，その周囲のピクセルの輝度

の中央値で置き換える」畳み込み処理の一種である．例えばあるピクセルの輝度が

250 であり，その周囲の 8 ピクセルの値が 10, 98, 99, 101, 103, 105, 107, 108 であっ

たとすると，そのピクセルの輝度は中央値 103 で置き換えられる．このように明ら

かにノイズである 10 や 250 という輝度を持っているピクセルの情報をある程度無

視してピクセルの輝度を決定することができる．すなわち画像のノイズを消去する

ことができる．ただし，この処理を施すと画像全体から輝度が極端に低かったり高
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かったりするピクセルがほぼ消失する．また，各ピクセル一個一個の情報を消去す

ることになるため全体的に画像がぼやける．本研究ではフィルターの適用径は 5 ピ

クセルとした．  

その後大津の方法 6)または Yen の方法 7)によって画像を二値化し (Fig. B-1(d))，粒

子の輪郭を抽出した．粒子が重なっているときには Watershed アルゴリズム 8)に基

づいて輪郭を増補し (Fig. B-1(e))，その後粒子解析を行った (Fig. B-1(f))．  

なお，Moment Invariant の値に及ぼすこれらの前処理や画像解像度の影響を検討

した．Fig. B-2 に正方形の粒子に中央値フィルターを適用した時の𝜔𝜔2の値をフィル

ター半径で整理したもの (Fig. B-2(a))と，円型粒子にバイキュービック法によって解

像度を変化させたとき𝜔𝜔2の値を粒子のピクセル数で変化させたもの (Fig. B-2(b))を

それぞれ示す．いずれも，中央値フィルターは 5 ピクセル以内であれば，解像度は

粒子当たり 100 ピクセル以上用いれば正しい値である 144 と 158 が得られる．なお，

Fig. B-2(b)における𝜔𝜔2の値が定義域を超えて分布するのは，Richard のアルゴリズム

3)において解像度の補正項によるアーティファクトである．  
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1 

Table A-1 Examples of absolute moment invariant w1 and w2 for representative figures

with descriptor.

形状 ω1 ω2
備考

円 4π 16π2 ω1, ω2共に最大値

楕円 16π2 εは軸比

長方形 144 τはアスペクト比

正方形 12 144

正多角形 Nは角数
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
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
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1 

Fig. A-1 (a) f1-f2 and (b) w1-w2 space and plot of representative figures drawn by 

MacSluyne et al.2). 
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2 

Fig. A-2 Dependence of absolute moment invariant w1 on aspect 

ratio for rectangle and ellipse shape.

228



3 

Fig. A-3 Relationship between absolute moment invariant w2 and

corresponding shape parameter h. Quantification models of shape

parameter h is also shown on the graph.
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4 

Figure A-4 Examples of w1-w2 plot for representative figures. (a) whole domain of 

definition and (b) higher magnified region of w1=11.5-4 and w2 =144-162.

a b
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1 

Fig. B-1 Examples for imaging process in this study at each step: (a) raw secondary

electron image, (b) subtract background by rolling ball algorithm, (c) smoothening by

median filter, (d) banarization, (e) isolation by watershed and (f) particle analysis.
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1 

Fig. B-2 Effect of imaging process on absolute moment invariant w2 and corresponding

shape parameter h: (a) median filter radius for square precipitate and (b) resolution

pixel for spherical precipitate.
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