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緒論
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1-1 社会的背景  

航空機の需要は年々増加しており 2037年には現在の約 2倍の航空機が必要と予測さ
れている (Fig. 1-1)[1]．そのうち，約 8 割は成長または代替として新規の建造が必要と
なる．温室効果ガスの排出量は，民間航空機部門において 2010 年に 1.2 Gt と人為起源
の総排出量の 2 %を占める[2]．排出削減に向けて，国際民間航空機関 (ICAO) では，  

1．年 2 %の燃料効率の改善，2. 2020 年以降の総排出量を増加させない，という削減目
標が検討されている[3]．そのためには，ジェットエンジンの燃費の向上は必要不可欠
である．ジェットエンジンの燃費は，単位燃料あたりの推力重量比によって決まる．推
力の増加には，エンジンの圧縮比の増加，すなわちガス温度の上昇による材料の高温
強度の向上が求められる．また，重量の減少には，軽量な材料の利用が不可欠である．  

 

1-2 TiAl 基合金の現状と課題  

1-2-1 実用材料としての TiAl 基合金  

g-TiAl 基合金は，軽量かつ優れた高温比強度を有するため，航空機用高温構造材料と
して最適な材料である．Table1-1 に TiAl 基合金の緒特性を種々の耐熱合金と併せて示
す [4]．本合金は，現在，航空機エンジンなどに主に使用される Ni 基超合金のクリー
プ限界温度および酸化限界温度とほぼ同等の値を示し，その密度は約 4 g/cm3と軽量で
あり，さらに，本合金は Fig. 1-2 に示すように 1250 Kまで他の材料と比べて優れた比
強度を示すことがわかる[5]．そのため，TiAl 基合金は，2011 年にはターボファンエン
ジン GEnx の低圧タービン (LPT) 動翼に，2016 年にはギヤードターボファンエンジン
PW1100Gおよびターボファンエンジン LEAP の LPT 動翼に使用されている[6]．Fig. 1-

3 にターボファンエンジン GEnx1-B の模式図を示す[7]． TiAl 基合金は，本エンジン
の低圧タービン動翼全 7 段のうち 6，7 段に使用されている[8]．このエンジンは従来の
エンジンと比べて 180 kg 軽量化し，15 %高燃費化した．  

航空機エンジンのさらなる軽量化を目指し，TiAl 基合金の低圧タービン動翼のより
低段側ならびに高圧圧縮機動翼への適用が検討されており，我が国では，内閣府主導
の戦略的イノベーション創造プログラム  (SIP) において積極的な研究開発が行われて
いる [9]．適用範囲の拡大に際して，向上が求められる特性には，プロセス性，室温延
性，耐衝撃性，耐疲労特性，耐酸化性および耐クリープ性の向上など様々あるが，需要
の増大および高温部での使用を考えると，特に重要なのは，プロセス性とクリープ特
性である．実用化された TiAl 基合金の製造法には，主に鋳造と鍛造がある．GEnx 及
び LEAP エンジンに使用されている精密鋳造材は， VIM (Vacuum Induction Melting) に
よる溶解と減圧吸引鋳造とを組み合わせた LEVICAST (Levitation Casting)法や VIM ま
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たは VAR (Vacuum Arc Re-melting) による溶解と遠心鋳造法の組み合わせた手法により
製造される[10]．PW1100Gエンジンの動翼に使用されている鍛造材は，VIMまたは VAR

による溶解・鋳造後，恒温鍛造により製造される．新たな製造法として，熱間自由鍛造
法，MIM 法および三次元積層造形法などが注目されている [9, 11, 12]．さらなる需要
の拡大に対応するためには，最もプロセス性の高い熱間自由鍛造法の利用が適してい
る．熱間自由鍛造法の開発は，東工大の竹山らのグループによって積極的になされて
いる．一方，現在ジェットエンジンに使用されている TiAl 基合金は，約 973 K 程度，
60 MPa～220 MPa（タービンの回転数とディスクおよびブレードの長さから算出した遠
心力に起因する応力）においてクリープ変形する [13, 14, 15]．今後の圧縮比の増大，
および低圧タービン動翼のより低段側での使用を考えると，現状よりも 100 K 高温で
ある 1073 Kのクリープ特性の向上が求められる．  

 

1-2-2 TiAl 基合金の相平衡，相変態および組織形成  

TiAl 基合金の機械特性は，組織に強く依存するため，その相平衡および相変態経路
についての知見は重要である．  

Fig. 1-4 に Ti-Al２元系状態図を示す[16]．Ti-Al２元系の Ti-rich 側には b-Ti（bcc），
a-Ti（hcp），a2-Ti3Al（D019）及び g-TiAl（L10）相が存在する．それぞれの結晶構造を
Fig. 1-5 に示す．g 相は 48 at.%～61 at.%Al の組成幅を有し，融点（1773 K）まで安定に
存在する Berthollide 型の金属間化合物である．この g 相は低 Al 側では a 相及び a2相
と平衡し，高 Al 側では a2と平衡する．a2相は 22 at.%～38 at.%Al に組成幅を有し 1452 

Kまで存在し，それ以上の温度域において不規則相である a 相へと変態する Kurnakov

型の金属間化合物である．TiAl 基合金は a→a+g 相変態を利用することにより様々な
組織に造り込むことが可能である．Fig. 1-6 に TiAl 基合金の代表的な 4 つの組織：fully 

lamellar，nearly lamellar，duplex，near- g 組織を示す [17]．これらの組織はラメラおよ
び等軸 g 粒から構成され，ラメラ体積率は FL (100 %)，NL (約 90 %)，DP (50 %)，near g (約
10 %)の順番に高い．FL 組織は a 単相域からの制御冷却により得られる．一方で，NL，
DP および near- g 組織は a+g２相域にて保持し制御冷却することにより得られ，保持温
度の低下に伴い等軸 g 粒の体積率が減少し NL→DP→near-g 組織へと変化する．  

Fig. 1-7 に Ti-Al-M（M:V, Nb, Cr, Mo）３元系等温断面図を示す[18]． b 相は，Ti-Al

２元系にb 相を安定化するⅤ族元素 (V，Nb) およびⅥ族元素 (Cr，Mo) を添加すると
 a 相のみならず g 相とも平衡し，b+a+g 三相共存領域が出現する．この三相共存領域
の生成に必要な M 濃度は，1573 K においてⅤ族元素では十数 at.%，Ⅵ族元素では数
at.%である．温度低下に伴いほぼ等 Al 濃度線に沿って低 M 濃度側へと移動する．これ
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に伴い特有の反応経路 (b+a→a→a+g→b+a+g) が出現する．竹山らはこの反応経路を
利用し高靭性かつ鍛造性に優れる TiAl 基合金の組織設計指導原理を構築した[19, 20]．
Fig. 1-8 に Ti-Al- Nb３元系の 42 at.%Al 等濃度縦断面図及び，熱処理中の組織変化の模
式図を示す．Ti-Al２元系に約 10 at.%程度 Nb を添加すると，上述した特有の反応経路
が出現する．この指導原理の鍵は高温および低温にて存在する b 相が中温域では消失
し a 単相となることにある．b+a２相域にて保持し b+a 二相組織とする．この時，b 相
を変形相として自由鍛造可能である．その後，制御冷却し，一旦 a 単相組織とした後
に a→a+g 相変態を利用し，a/gフルラメラ組織を作り込むことが可能である．この際
に，意図的に b 相を残留させることによりラメラ粒を b 相にて被覆することが可能で
ある．さらに，b (B2)+a+g 三相域または b (B2)+g 二相域にて時効することによりラメ
ラ粒界に  b/g Duplex (DP) 組織を析出させることや界面に  b 相を析出させる組織制御
も可能となる．Duplex 組織は，一般的に TiAl 基合金において a2/g ラメラ粒と g 粒の混
合組織からなりその体積比が 1:1 となるものを指すが，本論文では，断りのない限り b 

相と g 相からなる二相組織とする．Signori らは，ラメラ粒界への b/g 二相組織の導入
は，疲労き裂進展試験においてき裂進展の抵抗となり，き裂進展を開始する応力拡大
係数DKthを増加させることを示した．このDKthの増加は b 相がき裂進展の抵抗となり，
かつ， g 相が塑性変形することによってき裂先端の鈍化を引き起こすことに起因する
ことを明らかにしている[21]．  

 

1-3 TiAl 基合金の組織とクリープ  

クリープ特性の向上が，TiAl 基合金のジェットエンジンへの適用範囲の拡大を図る
上で最も重要である．a2/g フルラメラ組織は，near-g，a2+g からなる duplex および nearly 

lamellar と比べて優れたクリープ特性を示す[17]．この高いクリープ特性は，ラメラ内
の a2板が強化に効くことに起因する．そのため，実用材料はラメラを基本とする組織
を呈する．Fig. 1-9 に実用化されている鋳造 TiAl 基合金である Ti-48Al-2Nb-2Cr (4822) 

および，鍛造 TiAl 基合金 Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B (TNM) の組織を示す[22]．4822 の組
織は，a2+g 二相からなり，a2/g フルラメラ組織を有する．TNM の組織は，b+a2+g 三相
からなり，a2/g ラメラコロニー粒界およびその粒界を被覆するように存在する  

b/g Duplex 組織を有する．この合金は，前述した竹山らの構築した鍛造 TiAl 基合金の
組織設計指導原理に基づいて設計されており，使用温度における b 相の存在は，鍛造
材において不可避である．Table1-2 に，クリープに及ぼす b 相の影響についてまとめ
た表を示す[23-27]．b 相は，ほとんどの研究においてクリープ抵抗を低下させると報告
されている． そのクリープ抵抗の低下は，b 相が TiAl 基合金の主構成相である a2相お
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よび  g 相よりも低い拡散係数を有しかつ柔らかいことに起因すると考えられている
[23]．そのため，b 相を減らす熱処理や合金設計によるクリープ抵抗の向上が行われて
いる[26]．一方で，一件だけ b 相がクリープ強化に効くという報告がある[27]．それは，
他の報告とは異なり， a2/g ラメラ界面に存在する場合である．これは，b 相が隣り合う
 g 板の転位の運動を抑制することに起因するとすなわち，粒界に存在する b 相はクリ
ープ強度を低下させる因子として考えられている．しかし，粒界 b 相がクリープ強度
を低下させるという研究は，多種多様な元素が添加された合金系が用いられており，
かつ，b 相を含まない組成の異なる合金との比較によって行われている．また，その温
度応力条件も様々である(Fig. 1-10)．すなわち，クリープに及ぼす b 相の影響を同一の
合金組成を有する合金によって系統的に調べる必要がある．  

 

1-4 本研究の意義および目的  

一般的に，クリープ曲線は 1.クリープ速度が減少する遷移域，2.クリープ速度がほぼ
一定な定常域および 3.クリープ速度が増加する加速域から構成されると考えられてい
る[28]．減少は加工硬化に，一定となるのは加工硬化と組織弱化のバランスが釣り合う
ことに，増加はキャビティやネッキングによる断面減少に伴う負荷応力の増大による
ものと考えられている．一方で，ほとんど実用材料において定常域は存在せず，クリー
プ速度は，減少し，最小値を示した後に増加する．これは，クリープ中の組織変化に起
因した加速が生じたためと考えられている[29]．Fig. 1-11 に，クリープ速度時間曲線の
模式図を示す．ほとんどの材料において遷移クリープ速度の対数は，最小クリープ速
度を示す少し前の時点まで時間の対数に反比例している．このクリープ速度の減少の
程度は，加工硬化に起因すると推察される．この仮定に基づけば，クリープ弱化の開
始，すなわち加速の起源は，最小クリープ速度を迎えた時点からではなく，クリープ速
度の減少の程度が低下する時点にあり，弱い組織が形成しなければクリープ抵抗は単
調に増大し続けると考えられる．つまり，弱い組織は，最小クリープ速度を示す時点で
すでに形成しており，これまでクリープ強度の評価に用いられてきた最小クリープ速
度ではなく，加速を開始する時間およびひずみを用いた強度評価が重要である．また，
その後の弱い組織の発達の程度がクリープ加速の程度を支配する．クリープ強度の向
上には，この弱い組織の形成および発達を抑制することが鍵であり，使用温度におけ
る組織変化をいかに抑え込むか，すなわち，組織安定性の向上が重要である．  

結晶粒界は，高温において空孔の発生源および消滅場として働き，その近傍におい
て優先的に変形が生じ，弱い組織が形成する．したがって，この粒界組織の設計が重要
である．竹山らは，結晶粒界を熱力学的に安定な析出物により被覆するとクリープ抵
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抗が増大する粒界析出強化を見出し，クリープ速度と粒界被覆率 (𝜌) との関係に以下
の式が成り立つことを示した[30]．  

𝜀̇ = 𝜀%̇(1 − 𝜌) 

ここで，𝜀%̇ は粒界に析出物が存在しない場合のクリープ速度であり，𝜌 は全粒界長さに
対する析出物により覆われた粒界長さの比である．この粒界析出強化は，Ni 基合金お
よび オーステナイト系耐熱鋼においても実証されており，粒界被覆率が 80 %を超え
るとクリープ破断時間が顕著に増大することも報告されている[31]．TiAl 基合金にお
いても，粒界組織の制御によってクリープ強度の向上が期待されるが，これまで行わ
れてきた研究のほとんどはラメラ間隔の微細化や粒内への析出物の導入といった粒内
に着目したものばかりであり，粒界に着目した研究は調べた限り行われていない [32-

34]．a2/g フルラメラ組織を基本とする TiAl 合金の粒界を被覆する析出相として，鍛造
合金に不可避的に存在し，かつ，クリープ強度を低下させると考えられている b 相，
および，鋳造合金に存在し，かつ，クリープ強度を向上させると考えられている a2相
が考えられる．  

そこで，本研究では，a2/g ラメラ組織を基本とする TiAl 基合金に，Ti-Al-M 多元系
特有の相変態を利用したラメラ粒界の組織制御を行い，1073 Kでのクリープ挙動に及
ぼす粒界 b 相および粒界 a2相の影響を調べ，TiAl 基合金において粒界析出強化は有効
か否かを明らかにすることを目的とする．また，得られた知見からクリープの高強度
化の指針を得る．  

 

1-5 本論文の構成  

Fig. 1-12 に本論文のフローチャートを示す．  

第１章「緒言」では，ジェットエンジン材料としての TiAl 基合金の現状を概観し，
高燃費化に向けた適用範囲の拡大には，現状よりも 100 K高い 1073 Kでのクリープ強
度の向上が求められることを述べた．また，クリープの高強度化にはクリープ加速の
原因となる弱い組織の形成の抑制が重要であること，そのためには，従来の a2/g ラメ
ラ組織による粒内強化に加えて，高温において弱化因子として作用する粒界近傍の変
形を抑制する組織制御が重要であることを指摘し，本研究の意義，目的および構成を
述べた．  

第２章「クリープに及ぼす粒界 b 相の影響」では，クリープ強度を低下させると報
告されている粒界 b 相に着目し，Ti-Al-M 多元系特有の相変態 (b+a→a (a2)+g→b+g) 

を利用し，a2/g ラメラ粒界を b 相によって被覆した組織へと制御し，粒界 b 相がクリ
ープ強化に効くのか否かを考察する．  
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第３章「a2+g→b+g セル状析出反応を利用した組織形成」では，b 安定化能の高い Cr

を添加した Ti-Al-Cr三元系合金を用い，まず相平衡を調べた後に，b+a→a (a2)+g→b+g 

相変態経路を有し，且つ，b 相生成に対する Cr の過飽和度を変えたモデル合金を用い，
第２章において組織制御に用いた a2+g→b+g セル状析出反応による組織形成過程を調
べる．また，その知見に基づき，a2/g ラメラ粒界を板状 b 相により被覆する組織制御法
を示す．  

第４章「クリープに及ぼす粒界 b 相の体積率の影響」では，第３章で示した組織制
御法を利用し，a2/g ラメラ粒界を体積率の異なる板状 b 相により被覆した組織を準備
し，クリープに及ぼす粒界の板状 b 相の体積率の影響を検討する．  

第５章「クリープに及ぼす粒界 a2相の影響」では，Ti-Al-Nb 三元系の反応経路であ
る a→a+g→g を用い，等軸 g 単相組織とした試料を準備し，それを g 単相域直上の a+g

２相域にて保持し，粒界を a2相により被覆した試料，および a 単相域からの制御冷却
により g/g フルラメラ組織とした試料を準備し，クリープ試験を行い，そのクリープ挙
動および変形組織変化を調べ，粒界 a2相の効果を考察する．  

第６章「結論」では，本研究にて得られた知見を総括し，クリープ強度を向上するた
めの組織設計指針を提案する．  
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Table 1-1  Physical, mechanical and environmental properties of titanium alloys, Ti3Al 
based alloy, TiAl based alloy and superalloy [4].

Table 1-2 Reported effect of b phase on creep properties and its condition [23-27].
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Fig. 1-1 Current outlook demand of commercial aircraft [1]. 

10

Fig. 1-2 Specific strength of various alloys with temperature [5]. 
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Fig. 1-3 Schematic illustration of turbofan engine GEnx [6]. 

Fig. 1-4 Ti-Al binary phase diagram edited by G. Petzow and G. Effenberg [16].
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Fig. 1-5 Crystal structures of (a) b-Ti (A2) (b) a-Ti (A3) (c) a2-Ti3Al (D019) (d) g-TiAl (L10).

(a) (b)

(c) (d)

a

c

Fig. 1-6 Optical micrographs of the typical microstructure in TiAl alloy: (a) fully
lamellar, (b) nearly lamellar, (c) duplex and (d) near g [17].

(a) 200 µm (b) 50 µm

(c) (d) 50 µm50 µm
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Fig. 1-7 Isothermal sections of Ti-Al-M ternary system at 1573 K (gray line) and
1473 K (black line) where M is (a) V, (b) Cr, (c) Nb and (d) Mo [18].

Fig. 1-8 Vertical section of Ti-Al-Nb ternary system at 42 at.%Al and microstructural
change during heat treatment [20]
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Fig. 1-9 Microstructures of (a) Ti-48Al-2Nb-2Cr alloy with fully lamellar
microstructure and (b) Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B alloy with nearly lamellar
microstructure[22].

50 µm(a) (b)

Fig. 1-10 Summary of creep test condition for investigation in 
the effect of b phase on creep [23-27].
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Fig. 1-11 Schematic illustration of creep rate time curves.
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Fig. 1-12 Flow chart of this thesis.



第２章

クリープに及ぼす粒界 b 相の影響
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2-1 緒言                                                                                                                                                                                                                                                                                                             

緒言では，b 相は，ほとんどの研究において， a2 相および g 相と比べて軟らかくク
リープ抵抗を劣化させると考えられていることを示した[1-4]．その一方で，クリープ
抵抗を増大させる効果があるという報告が 1 件ある[5]．悪いという報告にある b 相は，
全て a2/g ラメラコロニー粒界に存在する場合である．クリープ強度を低下させる要因
は，a2 相および g 相と比べて疎な bcc 構造であり，拡散係数が高く，高温で柔らかい
ことに起因すると考えられている．一方，良いという報告にあるものは，g/g ラメラ界
面に存在する場合である．クリープ強度を増加させる要因は，b 相がラメラ界面の板厚
方向の転位の運動を阻害することに起因すると考えられている．したがって，全ての
報告において粒界 b 相はクリープ強化に効かない．b 相が主として変形をしかし，b 相
を粒界析出強化相として利用することができれば，むしろ，強化に用いることができ
るのではないかと考えた．  

そこで，本章では，Ti-Al-M 多元系特有の反応経路 (b+a→a→a+g→b+a+g) を有する
合金を用いて組織制御を行いクリープに及ぼす粒界  b 相の効果を明らかとすること
を目的とする．  

 

2-2 実験方法  

供試材は Ti-43Al-4Nb-5V（at.%）である．Fig. 2-1 に中島らの報告した Ti-Al-Nb-V４
元系の計算によって求めた 43Al-4Nb 等濃度縦断面図を示す [6]．本合金は，b+a→a→
a+g→b+a+g→b+g 相変態経路を有する．本合金は，真空スカル溶解にて溶製後，遠心
鋳造により直径 170 mm，高さ 170 mm のインゴットとした．その後，b+a２相域（1573 

K）にて熱間自由鍛造を行い，Fig. 2-2 に示すように厚さ 25 mm の小判型にし，機械加
工によって厚さ 18 mm に切り出した．以後，この試料を鍛造まま材と呼ぶ．この鍛造
まま材から熱処理用試料を切り出した．その際，組織観察用の試料には 9 mm ×10 mm 

×10 mm を使用し，クリープ試験用の試料には 13 mm×18 mm×80 mm を用いた．本合金
に施した熱処理履歴を Table 2-1 に示す．供試材には，１または２段階の熱処理を施し
た．1 段階目の熱処理は b+a 二相域である 1573 K及び b+a+g 三相域である 1473 Kに
おいて行った．以降，1573 K熱処理材及び 1473 K熱処理材と呼ぶ．なお１段階目の熱
処理は，雰囲気制御が可能なカンタルスーパー炉を用い，試料の酸化を抑えるため Ta

箔で包み，3×10-3 Paまで真空排気後 Arガス置換をした後に行った．２段階目の熱処理
は，b+g 二相域である 1173 Kにて行った．２段階目の熱処理は，カンタル炉を使用し，
試料を Ta箔にて包み石英管に入れ，3×10-3 Paまで真空排気後 Ar封入した後に行った．  

熱処理材を 5 mm x 9 mm x 10 mm に切断し，切断面を観察面としてベークライトに
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埋め込んだ．切断の際に，切断面法線方向が鍛造方向と垂直になるようにした．その
後，#400，#600，#1200 及び#2000 の SiC ペーパーを用いた機械研磨，粒径 1 及び 3 µm

のダイヤモンドスラリーおよび粒径 0.05 µm のコロイダルシリカを用いたバフ研磨を
行った．続いて，電解研磨を施した．電解研磨には C2H5OH - 6 vol.% HClO4 - 4 vol.% 

H2O溶液を使用し 243 K±5 K，3 mA/mm2，30~60 s の条件にて行った．  

引張クリープ試験は，Fig. 2-3 に示す JIS G0567Ⅱ-6 号試験片 (丸棒つば付き，直径
6 mm，標点距離 30 mm，平行部長さ 28 mm) を用い，JISZ2271 に準拠し，1073 K±2 K

において 250 MPaおよび 70 Maの定応力下，大気中で行なった[7, 8]．ひずみの測定に
は，試験片のつば部に取り付けた伸び計を介し，差動トランスを用いた．破断材につい
ては，平⾏部 2 mm ごとに断⾯積減少率からマクロひずみを測定した．クリープ試験
条件の決定に際し，インストロン型試験機を用い JIS G0567 に準拠した高温引張試験
を 1073 Kにてひずみ速度 3.0 x 10-4/s にてを行った．引張試験片には，JIS G0567Ⅱ-6 号
試験片を用いた．  

組織観察および結晶方位解析には電界放出型電子銃の走査型電子顕微鏡（FE-SEM）
を使用した．FE-SEM による観察には，加速電圧を 15 kV，照射電流 7x10-9 Aにて行っ
た．a2/g ラメラおよび DP 組織の体積率測定にはインターセクション法を用い，測定に
際してラメラコロニー粒十数個を含むような領域を観察した．結晶方位解析には，
SEM-EBSD法を用い，加速電圧を 15 kV，照射電流 7x10-9 A，ステップ間隔 0.3 µm の
条件下において行った．Material data は，b 相については b-Ti 相，a2相については a-

Ti，g 相については fcc 相として分析を行い，超格子反射によるバンドは用いないもの
とした．  

 

2-3 実験結果  

2-3-1 鍛造まま材の組織  

Fig. 2-4 に鍛造まま材の組織を示す．鍛造方向は上下方向である．鍛造まま材の組織
は，a2/g ラメラ粒及びそれを取り囲む b 及び g 相からなる．ラメラ粒は，長径が 50～
200 µm 短径が 30～50 µm の扁平であり，短軸方向が鍛造方向と平行である．一方， b 

相はマトリクス状であり，g 相は 3～10 µm ほどの粒状かつアスペクト比を有するもの
も存在する．粒界の b 相及び g 相からなる組織を duplex (DP) 組織と呼ぶ．DP 組織は
ラメラコロニー粒界に存在し 10～20 µm の幅を有する．また，DP 組織の体積率は約
15 %であり，b 相と g 相の体積比は約 2 : 1 である．  

 

2-3-2 熱処理材の組織  
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(A)  b+a 二相域熱処理材  

Fig. 2-5 に b+a 二相域である 1573 K熱処理材の組織を示す． b+a２相域である 1573 

Kに昇温し１分後に水冷した試料（Fig. 2-5 a, b）の組織は，鍛造まま材と同様に扁平
なラメラ粒及び DP 組織からなるが，鍛造まま材と比べ DP 組織の体積率はわずかに高
い．b+a２相域にて 1 h 保持後水冷した試料の組織は（Fig. 2-45c, d）は，暗いコントラ
ストの粒径約 100 µm の a2 粒および明るいコントラストを有する数十µm の塊状の領
域からなる．暗いコントラストと明るいコントラストの境界の暗いコントラスト側に
は連続的なコントラストの変化が認められる．明るいコントラストの領域中には，幅
数µm の針状組織が存在する．明るいコントラストの体積率は 23 %である．b+a２相域
にて 1 h 保持後空冷した試料（Fig. 2-5 e, f）は，ラメラ粒及び DP 領域からなる．ラメ
ラ粒界には b 相と g 相が層状に並んだ厚さ数µm の領域が認められる．ラメラ粒径は，
約 100 µm であり，DP 領域の幅は数十µm である．DP 領域の体積率は，10 %であり，
領域内の b 相と g 相の体積比は約 1 : 1 である  

 

(B)  b+a+g 三相域熱処理材  

Fig. 2-6 に 1473 K熱処理材の組織を示す． b+a+g３相域である 1473 Kにて 3 h 保持
後に水冷した試料の組織は，ラメラ粒及びそれを取り囲む DP 領域からなる．ラメラ粒
径は，約 70 µm である．DP 領域の幅は約 30 µm 程である．DP 領域の体積率は 37 %で
ある． b+a+g３相域である 1473 K にて 3 h 保持後に空冷した試料の組織は，水冷材と
同様の組織を呈する．DP 領域における b 相と g 相粒径約 20 µm の粒状である．以降
は，この DP を粒状の DP と呼ぶ．  

 

(C)  b+g 二相域時効材  

Fig. 2-7 に 1573 K にて 1 h 熱処理後空冷した試料および 1473 Kにて 3 h 熱処理後空
冷した試料を，1173 K にて 1 h 時効した組織を示す．以降は，それぞれ，NL (Nearly 

Lamellar) 材及び GTL (Globular Triplex) 材と呼ぶ．NL 材の組織は，空冷材まま材とほ
ぼ同様の組織を呈し，粒径約 100 µm のラメラ粒及びそれを取り囲む DP 領域からなる  

(Fig. 2-7 a)．DP 領域は，マトリクス状の b 相と針状および粒状 g 相からなる (Fig. 2-7 

b)．DP 組織の体積率は 10 %であり，b 相の体積率は5 %である．GTL 材の組織は，空
冷まま材とほぼ同様の組織を呈し，粒径約 70 µm のラメラ粒及びそれを取り囲む粒状
の DP からなる (Fig. 2-7 c)．DP の体積率は，37 %であり，b 相の体積率は 18 %である  

(Fig. 2-7 d)．  
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2-3-3 引張試験  

Fig. 2-8 に NL 材及び GTL 材の 1073 K における引張試験から得られた応力ひずみ曲
線を示す．NL 材のヤング率は 133 GPaであり，GTL 材の 105 GPaと比べると 33 GPa

高い．0.2 %耐力は NL 材にて 445 MPa，GTL 材にて 435 MPaである．本研究のクリー
プ応力の 250 MPa 及び 70 MPa はいずれも降伏応力以下であり，低応力のクリープ試
験といえる．  

 

2-3-4 クリープ試験  

(A) 遷移域のクリープ挙動  

Fig. 2-9 に 800 ºC/250 MPaにおけるクリープ速度時間曲線の横軸 log を示す．クリー
プ曲線は，遷移域及び加速域からなり，定常域は示さない．GTL 材の遷移初期におけ
るクリープ抵抗は，NL よりも小さい．遷移クリープ抵抗の増加の程度は，GTL 材にお
いてわずかに小さいが，わずか 2 h と NL の 7 h よりも短時間で加速する．最小クリー
プ速度は，3.4 x10-3/ h と NL の 6.6 x10-4/ h の 5 倍である．  

Fig. 2-10 に 800 ºC/250 MPaにおけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．加
速を開始するひずみは，GTL 材において 2 %と NL の 1 %の 2 倍である．  

Fig. 2-11 に 800 ºC/250 MPa におけるクリープひずみ 1.5 %のクリープ曲線を示す．
航空機材料に求められるひずみ 1 %に到達する時間は，GTL 材において 2 h と NL にお
ける 10 h の 5 分の 1 である [9]．  

Fig. 2-12 に 800 ºC/70 MPaにおけるクリープ速度時間曲線の横軸 log を示す．クリー
プ曲線は，遷移域及び加速域からなり，定常域は示さない．遷移初期におけるクリープ
抵抗は，両試料においてほぼ等しい．しかし，GTL における遷移クリープ抵抗の増加
の程度は NL よりも小さく，その加速を開始する時間は，50 h と NL 材における 70 h よ
りも短い．最小クリープ速度は，GTL において 4.4x10-5/h と NL の 2.7x10-5/h より大き
い．  

Fig. 2-13 に 800 ºC/70 MPaにおけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．最小
クリープ速度を示すひずみは，GTL 材にて 1.2 %と NL の 1.0 %とほぼ等しい．  

Fig. 2-14 にクリープひずみ 1.5 %までのクリープ曲線を示す．ひずみ 1 %に到達する
時間は，GTL 材において 180 h と NL の 270 h より短いものの，高応力と比べてその比
は増加する．  

(B) 加速域のクリープ挙動  

 Fig. 2-15 に 800 ºC/250 MPa におけるクリープ速度時間曲線の横軸 linear を示す．
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GTL におけるクリープ加速の程度（De
.

ast）は，NL とほぼ同等である．GTL における破

断時間は 36 h と NL の 51 h よりも短い．  

Fig. 2-16 に 800 ºC/250 MPaにおけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linearを示す．

GTL におけるひずみに伴うDe
.

astは，NL と比べて顕著に小さく，その破断ひずみは，0.4

と NL における 0.13 よりも顕著に大きい．  

Fig. 2-17 に 800 ºC/70 MPaにおけるクリープ速度時間曲線の横軸 linearを示す．GTL

におけるDe
.

astは，NL よりも小さく，クリープ速度は 1400 h にて逆転し，その破断時間

は 2020 h と NL の 1900 h よりも長い．  

Fig. 2-18 に 800 ºC/70 MPa におけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linear を示す．

GTL におけるひずみに伴うDe
.

ast は，NL と比べて顕著に小さく，クリープ速度はe=0.1

にて逆転し，その破断ひずみは，0.4 と NL における 0.31 よりも大きい．  

 

2-4 考察  

2-4-1 熱処理中の組織変化  

(A) b+a２相域への昇温中の相変態  

鍛造まま材をb+a２相域まで昇温すると，昇温中に DP 領域の体積率が増加する．DP

領域では，中央部に存在する板状の g の幅は，1 µm 程度と鍛造まま材における 5 µm 程
度と比べて減少するが，外周部に存在する粒状のものはその形態を維持している (Fig. 

2-5 b)．このことから，中央部に存在する g 相は鍛造まま材に存在したものであり，昇
温中の g→b 変態により減少し，外周部に存在する粒状の g 相は昇温中に，a+g→b+g 変
態により新たに形成したものであると推察される．  

 

(B) b+a２相域保持中及び急冷中の相変態  

水冷材における暗いコントラストの粒は高温において a 相であり，明るいコントラ
ストを有する領域は b 相であったと推察される．a/b 界面近傍の a 側において a 粒内
と比べて明るいコントラストを有する領域が認められるのは，1時間の保持では b→a 

変態は完了せず，粒内と比べて高い Ti，Nb, Cr濃度を有するためである．旧 b 領域内
における幅数µm の針状組織は，Ti-Al-Nb 三元系合金において報告されているように b

→a2 マルテンサイト変態によって生じたものであるのは明らかである[10]．  

 

(C) b+a２相域からの徐冷中の相変態  

空冷材における旧 a 領域（ラメラ組織）の体積率 (90 %) が水冷材 (77 %) と比べて



 21 

高いのは，冷却時に b→a 変態が生じたためであると推察される．a2/g ラメラは，a→
g 変態により形成し，その粒界に存在する層状の b/g はその後の a2+g→b+g 変態により
形成したものであると推察される．一方，DP 領域内に存在する針状及び塊状の g 相は
冷却中の b→g 変態により形成したものである．  

 

(D) b+a+g３相域保持中の相変態  

b+a+g 三相域熱処理材におけるラメラ体積率が鍛造まま材と比べて減少し，その粒
界に粒状の DP 組織が形成するのは，b+a２相域への昇温中の相変態と同様に，a+g→
b+g 変態が生じることに起因すると推察される．  

 

2-4-2 遷移クリープに及ぼす粒界 b 相の影響  

粒界 b 相は，遷移域においてクリープ強度を低下させる．Fig. 2-19 に応力最小クリ
ープ速度曲線を示す．クリープの応力指数 n 値は，GTL において約 3.4 と NL の 2.5 よ
り大きい．NL の最小クリープ速度に対する GTL の比は，250 MPa において 5 である
のに対して，70 MPaにおいて 1.6 と減少する．すなわち，粒界 b 相のクリープ強度を
低下させる効果は，低応力側で減少する．  

本合金の試験温度である 1073 K における平衡相は b+g２相である．そのため，クリ
ープ強度を低下させる b 相の効果が低応力側で減少するのは，クリープ中に相変態に
よる組織変化が生じたことに起因するとも考えられる．Fig. 2-20 に，800 ºC/70 MPaの
試験における最小クリープ速度に到達するクリープひずみ 1 %中断材の組織を示す．
中断材における DP 組織の体積率は，NL 材において 12 %，GTL 材において 40 %とわ
ずかに増加するものの初期組織とほぼ同じである．すなわち，最小クリープ速度を示
すまでは相変態はほとんど生じない．  

2-4-3 加速クリープに及ぼす粒界 b 相の影響  

Fig. 2-21 に，NL 材のクリープ破断材の外観，ゲージ部の 2 mm ごとの断面積及び断
面減少率から求めたマクロひずみを示す．マクロひずみは，250 MPaの破断材において
はほぼ均一であり，ネッキングは認められない．一方，70 MPaにおいては，破断部近
傍においてネッキングが認められる．  

Fig. 2-22 に，GTL 材のクリープ破断材の外観，ゲージ部の 2 mm ごとの断面積及び
断面減少率から求めたマクロひずみを示す．いずれの応力においても破断部近傍にお
いてネッキングが認められるが，それ以外の部分では概ね均一変形している．ネッキ
ングの程度は，低応力ほど顕著である．  

Fig. 2-23 に，NL 及び GTL の 1073 K/ 250 MPaにおけるマクロひずみ 0.1 における組
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織を示す．両試料における DP 組織の体積率は初期組織とほぼ同じである．DP の b 領
域において直径数 µm 程度の細かな粒，すなわちサブグレインの形成が多数認められ
る．250 MPaのクリープ試験におけるクリープ加速をもたらす因子は，b 相におけるサ
ブグレインの形成に起因すると推察される．  

Fig. 2-24 に，NL 材および GTL 材の 1073 K/ 70 MPaクリープ破断試験材のねじ部，
すなわち 1073 Kにて約 2000h 単純時効した組織および，クリープ破断材の平行部の断
面減少率から計算したマクロひずみ 0.2 および 0.3 に相当する組織を示す．NL 材の DP

体積率 (VDP) は，初期組織において 10 %であるが，2000 h の時効により 28 %に増加す
る (Fig. 2-23 a)．また，VDPは，ひずみ 0.1 および 0.2 が付与されると，それぞれ 37 %お
よび 46 %へと増大する  (Fig. 2-24 c, e)．したがって，クリープ加速域において
 a2+g→b+g 相変態が生じ， a2/g ラメラは DP へと変化する．また，この変態はひずみに
よって促進されることは明らかである．DP 領域内に着目すると，b 及び g 両相は粒径
約 10 µm の粒状である．GTL 材の VDPは，初期組織において 37 %であり，2000 h の時
効により 49 %へ増加する(Fig. 2-24 b)．VDPは，ひずみ 0.1 および 0.2 が付加されると，
それぞれ 53 %および 56 %へと増加する(Fig. 2-24 d, e)． 

Fig. 2-25 に，NL および GTL のクリープひずみに伴う DP 体積率変化を示す．単純時
効における DP 体積率の増加の程度は，NL において 18 %であるのに対して GTL では
約 12 %と小さい．ひずみ 30 %が加わると NL では 25 %増加する一方で，GTL ではわ
ずか 5 %しか増加しない．いずれのひずみにおいても VDPは GTL において高い．すな
わち，NL 材における著しいクリープ加速は，b 相の体積率では説明ができず，
a2+g→b+g 相変態による組織変化に起因すると考えられる．Fig. 2-26 に，クリープ中に
相変態の生じていない最小クリープ速度にて規格化したクリープ速度ひずみ曲線及び，
ひずみ 0.1 及び 0.2 におけるクリープ中の DP 体積率の増分 (DVDP) とクリープ速度の
増加量との関係を示す．いずれのひずみにおいても，DVDP の増加に伴い加速すること
は明らかである．各ひずみにおいて相変態が生じない場合 (DVDP=0) のクリープ速度の
増加量，すなわち相変態以外による純粋な増加を見積もると，ひずみ 0.1 において 2，
ひずみ 0.2 において 4 と見積もられる．すなわち，クリープ加速は，NL において 50 %

がクリープ中の相変態によって，GTL においては 30 %がクリープ中の相変態によって
引き起こされたと言える．  
 

2-4-4 クリープに及ぼす粒界 b 相の安定化の影響  

前項より，クリープ加速は，250 MPaでは b 相におけるサブグレインの形成によっ
て，70 MPaでは主にクリープ中の相変態による組織変化によって生じることを示し
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た．粒界 b 相においてサブグレインが形成するのは，その形態がマトリックス状であ
り b  相に変形が集中すること，クリープ中に相変態が生じるのは，ラメラ組織が試
験温度において非平衡であることに起因すると推察した．そこで，粒界 b 相およびラ
メラの安定化を行った．Fig. 2-27 に 1573K空冷まま材を 1173 Kにて 10 h 及び 100 h

時効した組織を示す．両試料ともに，ラメラ粒及びその粒界を覆うように存在する
DP からなる．平均ラメラ粒径は，10 h 時効材において約 100 µm であり，100 h 時効
材では 70 µm である． VDPは，10 h の時効により 12 %へ，100 h の時効により 34 %

へと増加する．時効により生じた DP 内の b および g は板状である(Fig. 2-26 d)．以降
は，100 h 時効材の組織を LTL (Lamellar Triplex) ，この DP をラメラ状の b/g と呼ぶ．
1173 Kで形成したラメラ状の b/g lamellarの界面は，1473 Kにおいて形成した粒状の
 b/g と比べて平行である．LTL における VDPは GTL とほぼ同等であり，b 相の体積率
も 18 %と GTL と同等である．  

Fig. 2-27 に，LTL 材の 1073 K/250 MPaにおけるクリープ速度時間曲線を示す．LTL

の遷移初期におけるクリープ抵抗は，NL とほぼ同等であり，加速を開始する時間は 6 

h と NL とほぼ同等である．  

Fig. 2-28 に，LTL 材の 1073 K/250 MPaにおけるクリープひずみ 1.5 %のクリープ曲
線を示す．ひずみ 1 %に到達する時間は 8 h と NL 材とほぼ同等である．  

Fig. 2-29 に，LTL 材の 1073 K/70 MPaにおけるクリープ速度時間曲線を示す．LTL

における遷移初期のクリープ抵抗は，NL 及び GTL とほぼ同等である．クリープ抵抗
の増加の程度は最も大きく，100 h において加速を開始する．最小クリープ速度は，
2.2x10-5/h と最も小さい．  

Fig. 2-30 に，LTL 材の 1073 K/70 MPaにおけるクリープひずみ 1.5 %のクリープ曲
線を示す．ひずみ 1 %に到達する時間は，LTL 材にて 380 h と最も長い．  

以上から，LTL 材は GTL 材とほぼ同等の b 相の体積率を有するのにも関わらず，
そのクリープ抵抗は，遷移域において，高応力側では NL とほぼ同等であり，低応力
側では優れる．すなわち，粒界 b 相はその形態が板状であれば遷移域であればむしろ
強化に効く．  

Fig. 2-31 に，LTL 材の 1073 K/250 MPaにおけるクリープ速度時間曲線の横軸 linear

を示す．LTL のDe
.

astは，最も小さく，そのクリープ速度は 40 h において NL と逆転し
60 h と最も長い破断時間を示す．  

Fig. 2-32 に，LTL 材の 1073 K/250 MPaにおけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸
linearを示す．De

.
astは，GTL より大きいものの NL よりも小さく，ひずみ 3 %以降で

は最も小さなクリープ速度を示す．  
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Fig. 2-33 に，LTL 材の 1073 K/70 MPaにおけるクリープ速度ひずみ曲線の横軸
linearを示す．LTL のDe

.
astは，GTL とほぼ同等であり，そのクリープ速度はいずれの

ひずみにおいても小さい．また，その破断時間は 2200 h と最も長い．  

以上から，加速域においても粒界 b 相はその形態が板状であればクリープ強化に効
く．  

Fig. 2-34 に，LTL 及び GTL のクリープ破断材のクリープひずみ 10 %における組織
及び結晶方位マップを示す．LTL におけるクリープ速度が小さいのは，粒状 b/g にお
ける b 相において動的再結晶粒が認められる一方で，板状のb/g の b 相では動的再結
晶は認められず，数 100 µm2の領域に渡って同じ方位を示す．すなわち，LTL におけ
る高いクリープ抵抗は，板状の b における高い組織安定性に起因すると言える．Fig. 

2-36 に LTL および GTL の DP における b および g のエネルギーの模式図を示す．ク
リープに及ぼす粒界 b 相の影響に形態依存性が存在するのは，b/g 界面の曲率に起因
する圧力効果が働くためと考えられる．圧力効果は以下の式に従って働く[11]．  

𝑃" − 𝑃$ = 2𝛾/𝑟 

𝑃"および𝑃$は g 相および b 相に働く圧力，𝛾 は b/g 相間の界面エネルギー，𝑟 は界面
の曲率である．圧力効果は b/g 界面の曲率の減少に伴い増加する．したがって， b/g 

界面が平行な板状の b 相のエネルギーは，粒状の場合と比べて低く，組織の熱力学的
安定性が高いと考えられる．すなわち，板状の b 相による粒界被覆した試料の高いク
リープ抵抗は，その熱力学的安定性の高さに起因すると推察される．  

 

2-5 結言  

本章では，Ti-Al-M 多元系特有の反応経路 (b+a→a→a+g→b+a+g) を利用した組織制
御を行い，クリープに及ぼす粒界 b 相の効果を調べた．得られた知見を以下に示す．  

(1) 粒界 b 相は，クリープ加速の開始を抑制し，かつ，その程度を抑制する効果がある．
ただし，その形態が板状の場合に効果を発揮し，粒状の場合には効果を失う．  

(2) 板状の b による粒界被覆によりクリープ強度が増加するのは，b/g 界面が平行であ
り，その組織の熱力学的安定性が高いことに起因すると推察される．  
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Table 2-1 Heat treatment conditions employed to the alloy studied.
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Temperature H. T. time Cooling rate Temperature H. T. time Cooling rate

60 s Water quench

3.6 ks Water quench

3.6 ks Air cool

3.6 ks Water quench

3.6 ks Air cool

36 ks Air cool

360 ks Air cool

10.8 ks Water quench

10.8 ks Air cool

10.8 ks Air cool 1173 K 3.6 ks Air cool

1473 K

1st stage heat treatment 2nd stage heat treatment

3.6 ks Air cool 1173 K

1573 K



Fig. 2-1 Experimental vertical section of Ti-Al-Nb-V
quaternary system at 43Al, 4Nb at. % [6].
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Fig. 2-2 Outlook of wrought material.
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Fig. 2-3 Size specification of the full size creep specimen NO.II-6 regulated in JIS
G0567[7].
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Fig. 2-4 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V as-forged sample: (a) low magnification
(b) high magnification.

50 µm(a) (b) 20 µm

(a) (b)

(c) (d)

s(e) (f)

Fig. 2-5 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy heat treated at 1573 K for (a, b)1 
min, (c, d) 1 h followed by water quench and (e, f) 1 h followed by air cooling.

50 µm 10 µm
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10 µm50 µm

Fig. 2-6 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy heat treated at 1473 K for 3 h followed by 
(a, b) water quench, and (c, d) air cooling.

(a) (b)

(c) (d)50 µm 10 µm

Fig. 2-7 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy heat treated at 1473 K for 3 h followed by 
(a, b) water quench, and (c, d) air cooling. Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy heat 
treated at (a, b) 1573 K for 1 h followed by air cooling then aged at 1173 K for 1 h followed 
by air cooling and (c, d) at 1473 K for 3 h followed by air cooling then aged at 1173 K for 1 h 
followed by air cooling.

(c) (d)

(a) (b) 10 µm50 µm
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Fig. 2-8  Stress-Strain curves of Ti-43Al-4Nb-5V 
alloy with initial microstructures of  NL and GTL 
at 1073 K.
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Fig. 2-9  Creep rate time (logarithmic) curves of Ti-43Al-4Nb-5Vwith initial microstructure 
of NL and GTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-10 Creep rate strain (logarithmic) curves of Ti-43Al-4Nb-5Vwith initial
microstructure of NL and GTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-12 Creep rate time(logarithmic) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL and GTL at 1073 K/70 MPa .
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Fig. 2-13 Creep rate strain(logarithmic) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL and GTL at 1073 K/70 MPa.
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Fig. 2-14 Creep curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial microstructure of NL and GTL at 
1073 K/70 MPa .
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Fig. 2-15 Creep rate time (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial microstructure
of NL and GTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-16 Creep rate strain (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL and GTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-17 Creep rate time (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial microstructure
of NL and GTL at 1073 K/70 MPa
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Fig. 2-18 Creep rate strain (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL and GTL at 1073 K/70 MPa.
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Fig. 2-19 Stress-Minimum creep rate curves of Ti-
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 2-20 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy with initial microstructures of (a, b) 
NL and (c, d) GTL microstructure creep interrupted at 1 % strain tested at 1073 K / 70 
MPa ; (a, c) low magnification and (b, d) high magnification.

50 µm 10 µm
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Fig. 2-21 (a, b) Macrographs, (c) change in diameter of gauge portion and (d) 
macroscopic strain of the specimens in Ti-43Al-4Nb-5V alloy with NL specimens crept 
at 1073 K / 250 and 70 MPa. 
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(a)  250 MPa

(b)  70 MPa

Fig. 2-22 (a, b) Macrographs, (c) change in diameter of gauge portion and (d) 
macroscopic strain of the specimens of Ti-43Al-4Nb-5V alloy with GTL specimens crept 
at 1073 K / 250 and 70 MPa. 
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(a) (b)

(c) (d)50 µm 10 µm
Fig. 2-23 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V crept samples with initial microstructures 
of (a, b) NL and (c, d) GTL at macroscopic strain of 0.1 tested at 1073 K / 250 MPa: (a, c) 
low magnification and (b, d) high magnification.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f) 50 µm
Fig. 2-24 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V crept samples with initial microstructures 
of (a, c, e) NL and (b, d, f) GTL tested at 1073 K / 70 MPa: (a, b) 0 %, (c, d) 20 %, (e, f) 
30 % macroscopic strain.
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Fig. 2-25 Increase in volume fraction of DP with creep strain of Ti-43Al-4Nb-5V alloy 
with initial microstructure of NL and GTL during creep of 1073 K / 70 MPa.

Fig. 2-26 Increase in normalized creep rate with (a) creep strain and (b) increase in 
volume fraction of DP during creep.
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Fig. 2-27 Microstructures of Ti-43Al-4Nb-5V alloy heat treated at 1573 K for 1 h followed 
by air cooling then heat treated at 1173 K for (a, b) 10 h and (c, d) 100 h followed by air 
cooling: (a, c) low magnification and (b, d) high magnification..
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(c) (d) 10 µm50 µm
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Fig. 2-28 Creep rate time (logarithmic) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL, GTL and LTL at 1073 K/250 MPa
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Fig. 2-29 Creep curves of Ti-43Al-4Nb -5V with initial microstructure of NL, GTL
and LTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-31 Creep curves of Ti-43Al-4Nb -5V at 1073 K/70 MPa.

Fig. 2-32 Creep rate time (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial microstructure
of NL, GTL and LTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-33 Creep rate strain (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial
microstructure of NL, GTL and LTL at 1073 K/250 MPa.
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Fig. 2-34 Creep rate strain (linear) curves of Ti-43Al-4Nb-5V with initial microstructure
of LTL and GTL at 1073 K/70 MPa.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 2-35 Microstructures (a, b) and (c, d) inverse pole figure maps of Ti-43Al-4Nb-
5V crept samples with initial microstructures of (a, c) LTL and (b, d) GTL at
macroscopic strain of 0.1 tested at 1073 K / 70 MPa.

10 µm

Fig. 2-36 Schematic illustration showing the effect of stress effect on the composition free
energy curves of b and g phase in DP.
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第３章

a2+g→b+g セル状析出反応を
利用した組織形成



 48 

3-1 緒言  

第２章では， b 相による a2/g ラメラ粒界の被覆は，クリープ強度を向上させる効果
があり，その組織が熱力学的に安定であれば効果を発揮し，不安定であれば効果はな
いことを明らかとした．また，クリープ中に生じる a2+g→b+g 変態はクリープ強度を
低下させることを示した．すなわち，安定な a2/g ラメラ組織の粒界を熱力学的に安定
な b 相により被覆することができればさらなるクリープ強度の向上が期待される．一
方で，b 相による粒界被覆がどの程度までであれば効果を発揮するのかは疑問が残る．
これらを解決するためには，安定な a2/g ラメラの粒界を安定な b 相により被覆する組
織制御法を明らかにする必要がある．  

本章では，a(a2)→a2+g→b+g のセル状析出反応による組織形成過程を検討するとと
もに，この反応を利用して a2/g ラメラ組織が安定であり，かつ，その粒界を熱力学的
に安定な b 相で被覆する組織制御法を検討することを目的とする．なお，セルの形成
過程と平衡論（状態図）との関係を理解するため，２章で用いた４元系合金より単純な
系であり，かつ，b 安定化能の高い Crを Ti-Al-Cr３元系合金 (Fig. 1-6) に注目した[1]．  

 

3-2 実験方法  

供試材は，Ti-(38-46)Al-(2.5-6)Cr (at.%)である．これらの合金は，原料に純度 99.99 %

の Ti, Al, Crを用い，非消耗電極式アルゴンアーク溶解炉で約 20 g のボタンインゴット
に溶製した．このボタンインゴットから放電加工機を用いて小片を切出し，熱処理用
試料とした．これらの試料は，b 単相である 1673 Kにて 30 min 保持後水冷の均質化処
理を施した後，1573 ~ 1073 Kにて最長 2016 h 保持後に水冷した．また，一部の試料に
は，1573 Kにて 3 h 保持後，高さ 120 mm から 24 mm に熱間鍛造したパンケーキ状イ
ンゴットを用い，種々の２段階熱処理を施した．供試合金組成を Fig. 3-1 に， 熱処理
条件を Table 3-1 に示す．  

組織観察は，FE-SEM を用いて，２章と同様の条件にて行った．セルの体積率測定に
は，インターセクション法を用い，旧 a 粒 60 個以上を調べ，その平均値を用いた．各
相の組成分析には，波長分散型分光器（WDS）を搭載した電子プローブマイクロアナ
ライザ（FE-EPMA）を用い，加速電圧 20 kV，照射電流 20 nAにて行い，各相 10 点以
上分析しその平均値を得た．なお，分光結晶は，Al の分析には TAP (Thalium Acid 

Phthalate)を，Ti および Crの分析には PETJ (Pentaerythritol) を用いた．  

 

3-3 実験結果  

3-3-1 Ti-Al-Cr３元系状態図  
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1573 K ~ 1073 K の各温度において認められた各相の分析結果を Table3-2 に示す．
Fig. 3-2，Fig. 3-3 および Fig. 3-4 に 1573 K，1553 K および 1273 K における等温断面図
を示す．また，得られた分析結果に基づき構築した等温断面図より b+a(a2)+g ３相共
存領域の温度に伴う変化を，中村らの報告[1]と併せて Fig. 3-5 に示す．1413 K以上に
おいては，従来の報告の通り，温度の低下に伴い３相共存領域が等 Al 濃度線に沿って
低 Cr 濃度側へと移行する．一方，より低温側では，g 相の terminal 組成はほとんど変
化せず，b-a(a2) tie lineのみが低 Al 濃度側へと移動し，３相共存領域は Ti-rich 側へと
大きく拡大する．また，a(a2) 相の terminal 組成の Al 濃度に着目すると，その温度に
伴う変化は 1373 Kから 1273 Kの間に急激に減少する．これは，２元系における a → a2  

congruent温度である 1390 K以下において a → b+a2+g の３元共析反応が生じているこ
とを示唆しており，Crが a2相に対する a 安定化元素であることを意味する．a 安定化
元素であるという報告は初めてであり，同じ b 安定化元素である V および Nb は，a2

相安定化元素である [3, 4]．  

得られた相平衡の知見を基に，a2+g→b+g セル状析出反応の形成過程を調べるため
の合金として，Ti-44Al-4Crおよび Ti-45Al-6Crを選定した（以降，44-4 および 45-6 と
呼ぶ）．Fig. 3-6 に，等温断面図に基づき作成した等 Al 濃度断面図を示す．Cr は V 族
元素である V, Nb と比較して強い b 安定化能を有するため，３元系特有の反応経路が
比較的広い組成範囲において得られる．両合金ともに b+a → b+a2+g → b+g の反応経路
を有し，かつ b+g ２相領域が 1273 Kを中心に広く存在する．この 2 種類の合金は，セ
ル状析出反応の速度を変化させるために意図的にその過飽和度を変化させた合金であ
る． Fig. 3-7 に平衡論に基づく過飽和度の求め方を模式的に示す．45-6 および 44-4 を
高温の b+a 二相域において熱処理すると，低 Al かつ高 Cr濃度の組成を有する b 相と
高 Al かつ低 Cr 濃度を有する a 相に分解する．この試料を b+g 二相域において時効し
た際の a2 → b+g 変態の過飽和度は，a 相の平均 Cr濃度とこの組成を通る b/g tie lineに
沿った g の terminal 組成における Crの平衡濃度との差となる．例えば，1553 Kにおい
て平衡化した試料を 1273 Kにおいて熱処理した際のセル状析出反応の Crの過飽和度
は，44-4 において 0.8，45-6 において 1.8 となる．また，セルにおける b の体積率は，
それぞれ 0.1 および 0.2 と予想される．次項以降では，これら２種類の合金の鍛造材を
用いた相変態挙動および組織制御法について述べる．  

 

3-3-2 鍛造まま材の組織  

Fig. 3-8 に 44-4 および 45-6 の鍛造まま材の組織を示す．44-4 の鍛造まま材は，a2/g 

ラメラ粒およびその粒界を取り囲むように存在する b/g セルからなる．一部のコロニ
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ー粒界にはアメーバ状の  b 相が認められる．ラメラコロニー粒径は約 50 µm である  

(Fig. 3-8 a)．ラメラ，セルおよびアメーバ状の  b 相の体積率は，それぞれ約 60 %, 30 %

および 10 %である．45-6 の鍛造まま材も，44-4 と同様，a2/g ラメラ粒およびその粒界
を取り囲むように存在する b/g セルからなる (Fig. 3-8 b)．ラメラコロニー径は，約 20 

µm である．ラメラ，セルおよびアメーバ状の  b 相の体積率は，それぞれ約 20 %, 65 %

および 15 %であり，そのセルの体積率は過飽和度の低い 44-4 の２倍以上である．  

 

3-3-3 熱処理材の組織  

(A) b+a ２相域にて保持後冷却した組織（第１段熱処理まま材の組織）  

Fig. 3-9 に b+a ２相域である 1553 Kにて 48 h 保持後水冷した組織 (a, b)，および
 b+a ２相域である 1573 Kで 24 h 保持後 1523 Kまで 0.5 K/min にて冷却しその後空
冷した組織 (c, d) を示す．水冷まま材の組織は，両合金ともに粒径約 80 µm の a2粒
（灰色のコントラスト），Widmanstätten 状の組織（旧 b 粒）および針状の g 相からな
る．一方，空冷まま材の組織は，粒径約 80 µm のラメラ粒および b+g 二相からなる
組織を呈し，ラメラ粒界には明るいコントラストと暗いコントラストからなる b/g セ
ルが存在する．すなわち，空冷時に a→a2+g→b+g セル状析出反応が生じる．旧 a 粒  

(a2/g ラメラおよび b/g セル) の体積率は 44-4 において 91%，45-6 において 74 %であ
る．旧 a 粒中のセルの体積率は 44-4 において 47 %，45-6 において 81 %であり，よ
り過飽和度の高い 45-6 において２倍大きい．  

 

(B) 水冷後 b+g ２相域にて時効した組織（第２段熱処理後の組織）  

Fig. 3-10 および Fig. 3-11 に， b+a ２相域から水冷後，1273 Kにて時効した組織を
示す．両試料ともに 1273 K/6 min の時効により旧 a2 粒の中心部には g 板が認められ
 a2/g ラメラを呈し，粒界近傍は b/g セルが認められる．a2/g ラメラ界面に一部 b 粒が
認められる．一方，旧 b 粒は，b/g 二相組織へと変化し，b 内に針状の g が認められ
る．旧 a 中のセルの体積率は 44-4 において約 39 %であり，45-6 において 97 %であ
る．1 h 時効すると，44-4 では旧 a 粒の 95 %が，45-6 では全面が b/g セルに覆われ，
旧 b 粒は 6 min 時効材とほぼ同じ組織を呈する．セルサイズは約 10 µm であり，時
効時間によらず厚さ約数百 nm の b 板および 1 µm の g 板からなる．  

Fig. 3-12 および Fig. 3-13 に， b+a ２相域から水冷後，1173 Kにて時効した組織を
示す．両試料ともに 1173 K/1 h の時効により 1273 K の時効と同様に旧 a2 粒は，a2/g 

ラメラの粒界を b/g セルが取り囲んだ組織を呈する．一方，旧 b 粒内には，針状の g 

が認められる．旧 a 粒中のセルの体積率は 44-4 において約 13 %であり，45-6 にお
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いて 68 %である．100 h の時効により 44-4 において 98 %へ，10 h の時効により 45-

6 では 98 %へと増加する．セルサイズは 1273 K 時効材と同様に約 10 µm であり，b 

板および g 板の厚さは 10 h 時効材においてそれぞれ百 nm および 1 µm であるが，
100 h 時効するとその厚さわずかに増加する．   

 

(C) 空冷後 b+g ２相域にて時効した組織（第２段熱処理後の組織）  

Fig. 3-14 および Fig. 3-15 に，b+a ２相域である 1573 K にて 24 h 保持後 1523 K ま
で 0.5 K/min にて冷却し空冷後，b+g ２相域である 1273 Kにて時効した組織を示す．
44-4 において 1273 K/6 min および 1 h 時効材は，空冷まま材と同じ組織を呈する．
1273 K/10 h の時効からセルの体積率の増加が認められ，325 h の時効では約 93 %に
達するとともに，セル内の b および g 相は粒状化する．セルは，空冷まま材にて厚さ
1 µm の b 板および厚さ数 µm の g 板からなるのに対して，325 h 時効材では，約 5～
10 µm の b 相および約 20 µm の g 粒からなる．ラメラ粒は，空冷まま材では a2板お
よび g 板からなる一方で，1273 K/10 h の時効からラメラ界面に明るいコントラスト
の相 (b) が認められる (Fig. 3-14 c, d)．一方，45-6 では，1 h の時効によりセルの体
積率は，約 85 %へとわずかに増加し，その後の時効においてほとんど変化しない．  

 

3-4 考察  

3-4-1 a 相および b 相の分解過程  

b+a 二相域熱処理材を b+g 二相域において時効すると旧 a 粒は a2/g ラメラ組織の
粒界を b/g セルが覆った組織を呈する (Fig. 3-10)．一方で，旧 b 内には針状の g が生じ
る．本項では，a 相および b 相の分解過程について考察する．Fig. 3-16 に Ti-Al-Cr 等
温断面図の模式図を示す．まず，高温の b+a 二相域における熱処理中に，b/a 平衡 tie 

line に沿って①の組成を有する a 相と②の組成を有する b 相に分解する．その後の時
効において旧 a 領域において，まず a2/g ラメラが形成するのは a2/a2+g および a2+g/g 

相境界を延長した a2/g 非平衡 tie line に沿って③の組成を有する a2 相および④の組成
を有する g 相に分解するためである．その後の時効によってラメラ粒界から b/g セルが
形成するのは b/g 平衡 tie lineに沿って⑤の組成を有する b 相および⑥の組成を有する
 g 相に分解するためである．セル状析出反応に先立って g 板が析出するのは，a2 相の
結晶構造 (D019) は，hcp 基調であり，fcc基調の g (L10) と原子の種類を区別しない場
合に最密面の原子の並びは同じであり，a2→g 反応速度が早いためと推察される．一方，
b 相内において水冷時に認められる Widmanstatten 状の組織は，b→a’マルテンサイト 

変態によって生じたものであり，針状の g は b→g  変態によって生じたものであると推
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察される．同様の組織は２章でも認められ，Ti-Al 二元系および Ti-Al-M 三元系におい
て観察されている[5, 6]．また，その後の時効により生成した g は，b/g 平衡 tie line に
沿って⑧の組成を有する g が析出するためである．  

 

3-4-2 a2+g→b+g セル状析出反応の速度論  

Fig. 3-17 および Fig. 3-18 に，組織解析より求めた 44-4 および 45-6 の水冷材の 1173 

K および 1273 K における時効に伴う旧 a 中の b/g セルの体積率変化を，計算によっ
て求めたセルの体積率が 1 %および 5 %となる時間とあわせて示す．計算値は，下記
に示す Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogrov の理論に基づき算出した．  

𝑉"#$$ = 1 − 𝑒𝑥𝑝(−𝑘𝑡.) 

𝑉"#$$は旧 a 中のセルの体積率，k は係数，t は時間，n は指数である．45-6 の 1173 Kに
おける実験値を用いると，k は 0.522，n は 1.59 x 10-2となり，セルの体積率が 1 %およ
び 5 %となる時間はそれぞれ 0.42 s および 9.4 s となる．旧 a 粒径を 80 µm と仮定する
と，粒界を覆うセルの幅は，体積率が 1 %となる時点で，0.3 µm，5 %となる時点で 1.36 

µm となる．体積率 1 %および 5 %に到達する時間を析出開始時間，すなわち incubation 

time とした．析出開始時間が a 中の Cr の体拡散によって支配されると仮定すると，
1273 Kおよび 1073 Kにおける体積率 1 %に到達する時間はそれぞれ，0.1 s および 1.4 

s となり，5 %では，2.35 s および 32 s となる．拡散係数には，中島らの報告にある値
を用いた[7]．44-4 における析出開始時間の算出には，45-6 とのセルの成長速度の比を
用いた．セルの成長速度 (𝑉) は，Turnbull らにより以下の式に従うと提案されている
[8]． 

𝑉 = 21
𝑋3 − 𝑋4
𝑋3

5
𝐷7 ∙ 𝜆
𝑙;

 

𝑋3，𝑋4は過飽和固溶体および平衡状態の固溶体濃度，𝑙は層状析出物の間隔，𝐷7は粒界
拡散係数，𝜆は粒界の幅である．  

Fig. 3-19に先進界面近傍の組織および先進界面をまたいだ領域の Cr濃度の変化の模
式図を示す．今回のセル状析出反応は二相から二相への変態であり，既存の報告にあ
る単相から二相の変態とは異なる．しかし，a2/g ラメラ間隔は数十 nm と微細であり，
かつ，先進界面において g 相が溶け，単相になったのちに反応が生じると考えられる
ため，既存のモデルを用いても妥当であると考えられる．セル間隔，粒界拡散係数およ
び粒界の幅が同じであると仮定し，1553 Kおよび 1273 Kにおける相平衡の知見から，
過飽和固溶体および平衡状態の Cr 濃度を用いると，45-6 の速度に対する 44-4 の速度
の比は，0.39 となる．セルの体積率変化が速度の 3 乗に比例すると仮定すると，44-4
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における計算によって求めたセル状析出反応の開始時間は，体積率 1 %において 1273 

K，1173 Kおよび 1073 K においてそれぞれ 2.8 s，11.4 s および 56.7 s となり，体積率
5 %ではそれぞれ 63.5 s，354 s および 1269 s となる．これらの結果から作成した TTT

を Fig. 3-20 に示す．44-4 におけるセル状析出反応の開始および終了の nose は約 1323 

Kに存在し，45-6 では 1423 K付近に存在すると予想される．  

 

3-4-3 a2+g→b+g セル状析出反応に及ぼす初期組織の影響  

 

前項では，水冷材を用い，セル状析出反応の速度論を調べた．一方，空冷材では，冷
却時に a→a2+g→b+g 反応が生じる．Fig. 3-21 に 44-4 および 45-6 空冷材の 1273 K で
の時効に伴う旧 a 相中のセル体積率変化を示す．44-4 におけるセルの体積率は，1 h の
時効によりほとんど変化せず，その後増加し，325 h にて 95 %に達する．44-4 におけ
る増加の程度は，45-6 と比べて顕著に緩やかである．また，この反応は水冷材と比べ
て著しく抑制されていることは明らかである．空冷材においてセル状析出反応が著し
く抑制されるのは，空冷時に粒内におけるセル状析出反応の過飽和度を消費したため
であると推察される．空冷材において過飽和度が減少するのは，a2/g ラメラ界面に b 

相が析出することに起因すると推察される．  

 

3-5 結言  

本章では，Ti-Al-Cr３元系における相平衡を検討し 1573 Kから 1073 Kまでの状態図
を構築した．また，構築した状態図に基づき過飽和度の異なる２種類のモデル合金を
選定し，a2  →b+g のセル状析出反応における組織形成過程を調べ，a2/g ラメラ組織が安
定であり，かつ，その粒界を熱力学的に安定な b 相で被覆する組織制御法を検討した．
得られた知見を以下に示す．  

(1) b+a 二相域からの水冷およびその後の時効における b 相および a 相の相変態経路は以
下のようになる．  

b 相領域 水冷：b → a’→ a2 (+g)，時効： a2 → a2+g → b+g 
a 相領域 水冷：a → a2  ，           時効： a2 → a2+g →b+g 

 

(2) b+a 二相領域から水冷後，b+g 二相領域において時効すると，a 相領域では，a2+g ラメ
ラ組織化後，b/g セル状析出反応（a2+g → b+g）が生じ，その反応速度は a 相中の Cr の
過飽和度により制御可能である．  
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(3) b+a 二相領域から空冷すると，a 相領域では冷却中に  g 板の析出によるラメラ組織化
後，セル状析出反応および g 板からの b 粒の連続析出が生じ，その組織は時効により
変化しない．  

 

(4) 以上より，本合金系において，a+b → b+g 反応経路を有する組成を用いれば，a2/g ラメ
ラ組織を有し，その粒界を熱力学的に安定な b/g ラメラ組織で被覆し，かつ，a2/g ラメ
ラ界面に b粒を析出させる組織制御が可能となる． 
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Table 3-1  Heat treatment conditions employed to the alloy studied.

Temperature Time Cooling rate Temperature Time Cooling rate
W.Q.

1 h
10 h

100 h
325 h

6 min
1 h

10 h
1 h

10 h
100 h

1073 K 10 h W.Q.
48 h W.Q.

1 h
10 h

10min
1 h

1373 K 6 min W.Q.
6 min

1 h
6 min

1 h
10 h

100 h
6 min

1 h
300 h

A.C.

W.Q.

Ti-45Al-6Cr

1573 K

1573 K 24 h

W.Q.

1553 K 48 h

1553 K 48 h W.Q.

W.Q.

1413 K W.Q.

1273 K W.Q.

Alloy composition
/ at.%

1st step heat treatment 2nd step heat treatment

1073 K

Ti-44Al-4Cr

→0.5 K/min→
1523 K→A.C.

1273 K W.Q.

1273 K

W.Q.

W.Q.

1173 K W.Q.

24 h →0.5 K/min→
1523 K→A.C.

1273 K

1173 K
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Table 3-2 Analyzed composition of each phase at a variety of  temperature of Ti-Al-Cr ternary system.

Ti Al Cr Ti Al Cr
b 59.0 36.2 4.7
a 60.3 37.8 2.2
b 59.2 35.4 5.4
a 60.4 37.3 2.3
g 53.1 45.1 1.9

1673 K / 0.5 h W.Q. b
1573 K / 48 h W.Q. b

b 58.2 37.2 4.6
a 60.2 37.6 2.2
b 55.9 38.8 5.3
a 57.8 39.8 2.4
b 56.5 37.5 6.0
a 58.1 39.4 2.5
g 50.3 48.1 1.6
b 58.3 34.5 7.2
a 61.7 36.1 2.2
g 52.1 46.3 1.6
b 57.5 34.5 8.3
a 62.5 35.5 1.9
g 51.2 47.3 1.5
b 53.5 34.6 11.8
a 61.4 36.0 1.7
g 50.9 47.4 1.5
b 53.8 36.4 9.7
a 57.9 38.1 3.9
g 50.8 46.5 2.5
b 55.1 39.0 5.9
a 56.7 40.1 3.3
b 54.9 39.5 5.6
a 55.5 41.3 3.2

1673 K / 0.5 h W.Q. a 
1573 K / 48 h W.Q. b 

b 54.6 39.2 6.2
a 57.6 37.6 4.8
g 57.1 40.1 2.8
b 55.2 38.2 6.6
a 57.1 40.0 2.9
g 50.1 48.0 1.9
b 56.5 37.4 6.1
a 58.7 38.9 2.4
g 50.3 48.0 1.7
b 57.0 34.4 8.6
a 61.4 36.1 2.5
g 51.7 46.5 1.8
b 55.9 33.8 10.3
a 62.0 35.8 2.1
g 51.5 47.0 1.6
b 53.2 34.7 12.1
a 60.6 37.9 1.7
g 50.0 48.5 1.5

Alloy

1

2

3

4

1523 K / 186 h W.Q.

1473 K / 336 h W.Q.

55 40 5

Kato [5]

Nakamura [4]

54 40 6 Presnt study
1673 K / 0.5 h W.Q.

1473 K / 336 h W.Q.

1413 K / 336 h W.Q.

1413 K / 336 h W.Q.

1173 K / 672 h W.Q.

1073 K / 2016 h W.Q.

1373 K / 336 h W.Q.

1273 K / 672 h W.Q.

Kato [5]

Phases
present

Remarks

1413 K / 336 h W.Q.

1373 K / 672 h W.Q.
1573 K / 6 h W.Q.

1673 K / 0.5 h W.Q.
Presnt study

1473 K / 336 h W.Q.

1413 K /336 h W.Q.

1373 K / 336 h W.Q.

Analyzed composition
/ at.%

Heat treatment

Homogenization
/ K

Equilibration
 / K

1603 K / 3 h W.Q.

58 38 4

56 39 5

1273 K / 672 h W.Q.

1173 K / 672 h W.Q.

1073 K/ 2016 h W.Q.

Alloy composition
 / at.%
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Table 3-2 (Continued)

Ti Al Cr Ti Al Cr
1673 K / 0.5 h W.Q. a 
1573 K / 48 h W.Q. b+a

b 56.8 39.4 3.8
a 56.2 41.6 2.2
b 57.0 38.5 4.5
a 56.7 41.1 2.2
g 50.7 48.0 1.3
b 57.6 37.5 4.9
a 58.4 39.4 2.2
g 51.0 47.7 1.3
b 59.6 34.7 5.7
a 61.4 36.6 2.0
g 52.6 46.0 1.4
b 56.5 35.9 7.6
a 61.6 36.4 2.0
g 51.6 46.9 1.5
b
a 60.0 38.7 1.6
g 50.2 48.3 1.5
b 53.9 36.5 9.5
a 58.1 37.9 4.0
g 50.9 46.5 2.5
b 54.3 35.2 10.5
a 59.4 36.8 3.8
g 51.2 46.2 2.5
b 42.1 52.5 5.4
a 45.0 51.4 3.5
b
g
b 50.6 41.6 7.8
a 50.8 44.7 4.5
b 50.5 41.3 8.2
a 51.1 44.1 4.8
b 51.9 40.5 7.6
a 52.8 42.8 4.4
g 48.8 48.8 2.4
b 49.0 43.6 7.4
a 49.3 45.8 4.9
b 49.3 42.7 8.0
a 49.2 45.6 5.2
b 49.4 42.1 8.5
a 50.6 45.7 3.7
g 47.5 50.3 2.2
b
g
b 46.2 42.1 11.8
a 47.3 45.2 7.5
b 44.6 43.7 11.7
a 46.3 46.4 7.3
g 44.7 51.5 3.7
b 45.7 41.5 12.8
g 46.3 50.0 3.7
a 48.3 46.2 5.5
g 45.6 51.7 2.7
b 42.5 44.4 13.1
a 43.0 48.2 8.8
g 42.4 53.2 4.4
a 47.0 46.9 6.2
g 43.9 52.7 3.4
b 40.3 43.0 16.7
g 40.4 54.2 5.4
b 36.4 46.4 17.3
g 37.5 55.9 6.6

Nakamura [4]

39 50 11 1573 K / 48 h W.Q. Nakamura [4]

36 52 12 1573 K / 48 h W.Q.

1573 K / 48 h W.Q.

Nakamura [4]

Nakamura [4]

42 48 10 1573 K / 48 h W.Q. Nakamura [4]

46 49 5 1573 K / 48 h W.Q.

1373 K / 672 h W.Q.

51 44 5

1573 K / 48 h W.Q.

52 41 7 1573 K / 6 h W.Q.

1553 K / 48 h W.Q.

1273 K / 672 h W.Q.

1523 K / 186 h W.Q.

1473 K / 336 h W.Q.

Alloy

5

6

8

9

RemarksHomogenization
/ K

Equilibration
 / K

57 41 2.5

Alloy composition
 / at.%

Heat treatment
Phases
present

Analyzed composition
/ at.%

Present study
1673 K / 0.5 h W.Q.

1473 K / 336 h W.Q.

1413 K / 336 h W.Q.

1373 K / 336 h 

1273 K / 672 h W.Q.

1173 K / 672 h W.Q.

1073 K / 2016 h W.Q.

7 44
(44.2)

44
(44.2)

4
(3.9)

15

10

11

12

13

14

45 45 10

49
(49.0)

45
(45.1)

6
(5.9)

48 47 5

1533 K / 48 h W.Q.

1273 K / 672 h W.Q.

Presnt study

Kato [5]

1413 K / 336 h W.Q.

Nakamura [4]

Present study

1553 K / 48 h W.Q.

1573 K / 48 h W.Q.

Nakamura [4]

1573 K / 48 h W.Q.

1473 K / 336 h  W.Q.

1523K / 186h W.Q.



Fig. 3-1 Ti-Al-Cr ternary alloy compositions studied in the present study,
together with that reported by Nakamura [4] and Kato [5].
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Fig. 3-2 Isothermal section at 1573 K of present study (blue line) and
previous study (black line) in Ti-Al-Cr ternary system.
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Fig. 3-4 Isothermal section at 1273 K of present study in Ti-Al-Cr ternary
system.

Fig. 3-3 Isothermal section at 1553 K of present study (black line) and at
1573 K (dotted line) in Ti-Al-Cr ternary system.
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Fig. 3-5 Change in the b+a(a2)+g three-phase tie-triangle with temperature
in Ti-Al-Cr ternary system.
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Fig. 3-6 Vertical sections of Ti-Al-Cr ternary system at (a) 44 at.%Al and (b) 45 at.%Al.
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Fig. 3-7 Schematic illustration of the super-saturation for the a2→b+g
transformation based on the isothermal section.
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Fig. 3-8 Back-scattered electron images of as-forged (a) Ti-44Al-4Cr and (b) Ti-
45Al-6Cr.

20 µm(b)

(a) (b)

(c) (d)

63

(a)

50 µm

Fig. 3-9 Back-scattered electron images of (a, c) Ti-44Al-4Cr and (b, d) Ti-45Al-
6Cr :
(a, b) 1553 K/48 h followed by W.Q. and (b, d) 1573K/ 24 h followed by controlled
cooled to 1523 K, then A.C..



(b)

Fig. 3-10 Back-scattered electron images of Ti-44Al-4Cr heat treated at 1553 K for
48 h followed by W.Q. and then aged at 1273 K for (a, c) 6 min and (b, d) 1 h: (a, b)
low and (c, d) high magnification views.

5 µm(d)

50 µm

(a) (b)

Fig. 3-11 Back-scattered electron images of Ti-45Al-6Cr heat treated at 1553 K for
48 h followed by W.Q. and then aged at 1273 K for (a, c) 6 min and (b, d) 1 h: (a, b)
low and (c, d) high magnification views.

(c) (d)

64

(a)

(c)

5 µm

50 µm



(b)

Fig. 3-12 Back-scattered electron images of Ti-44Al-4Cr heat treated at 1553 K for
48 h followed by W.Q. and then aged at 1173 K for (a, c) 1 h and (b, d) 100 h: (a, b)
low and (c, d) high magnification views.
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Fig. 3-13 Back-scattered electron images of Ti-45Al-6Cr heat treated at 1553 K for
48 h followed by W.Q. and then aged at 1173 K for (a, c) 1 h and (b, d) 10 h: (a, b)
low and (c, d) high magnification views.
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Fig. 3-15 Back-scattered electron images of Ti-45Al-6Cr heat treated at 1573 K for
48 h followed by controlled cooled to 1523 K, then A.C. and aged at 1273 K for (a) 1
h and (b) 10 h.

Fig. 3-14 Back-scattered electron images of Ti-44Al-4Cr heat treated at 1573 K for
48 h followed by controlled cooled to 1523 K, then A.C. and aged at 1273 K for (a) 1
h, (b) 10 h, (c) 100 h and (d) 325 h.
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Fig. 3-16 Schematic illustration showing decomposition process of b and a phase.
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Fig. 3-17 Change in volume fraction of the transformed b/g cell in the prior a region
with aging time at 1273 K in the water quenched Ti-44Al-4Cr and Ti-45Al-6Cr.
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Fig. 3-18 Change in volume fraction of the transformed b/g cell in the prior a region
with aging time at 1173 K in the water quenched Ti-44Al-4Cr and Ti-45Al-6Cr.
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Fig. 3-19 Schematic illustration showing (a) a reaction of a2+g→ b+g transformation
at a vicinity of interface between a2/g lamellar (a) and b/g cell transformation and (b)
Cr concentration change in segment AB in (a).

Fig. 3-20 TTT diagrams of the g lamellae precipitation start (Ls), a2→b+g transformation
start (Cs) and finish (Cf) in (a) Ti-44Al-4Cr and (b) Ti-45Al-6Cr heat-treated at 1553 K
for 48 h followed by water quenched.
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Fig. 3-21 Change in volume fraction of the transformed b/g cell in the prior a region
with aging time at 1273 K in the air-cooled Ti-44Al-4Cr and Ti-45Al-6Cr.
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第４章

クリープに及ぼす粒界 b 相の
体積率の影響
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4-1 緒言  

第３章では，安定な a2/g ラメラ粒界を熱力学的に安定な b 相による組織制御法を明
らかにした．それは，b+a 二相域において熱処理後制御冷却するというものである．空
冷すると，旧 a 粒では，a→a2+g 変態が生じ水冷した試料を b+g 二相域で時効すると
ほぼ全面が b/g セルに覆われるが，制御冷却を行った試料は時効により約10 h までは
セル状析出反応は生じない．すなわち，1273 Kでは 10 h までは a2/g ラメラが安定であ
りほとんど組織変化しない．Fig. 4-1 に報告にある a -Ti 中の Crの拡散係数の温度にと
もなう変化を示す[1-3]．拡散係数は，1273 K において 3.56x10-13 m2/s であり，1073 K

において 1.93x10-14 m2/s であると予想される．すなわち，試験温度である 1073 Kにお
いては，少なくとも約 200 h 時効しても a2/g ラメラ組織は安定であると推察される．
b 相の体積率は，44-4 の空冷材において約 10 %，45-6 の空冷材において 20 %である．  

そこで本章では，第３章において見出した組織制御法を用い，安定な a2/g ラメラ粒
界に存在する熱力学的に安定な b 相の体積率を変化させた試料を用い，クリープに及
ぼす熱力学的に安定な b 相の効果の体積率依存性を検討することを目的とする．  

 

4-2 実験方法  

供試材は第 3 章と同様 Ti-44Al-4Cr 合金および Ti-45Al-6Cr 熱間鍛造材である．本合
金から 12mm x 15 mm x 80 mm の角柱試料を切り出した．これらの試料を b+a 二相域
である 1573 K にて 24 h 熱処理後 0.5 K/min の冷却速度にて 1523 K まで制御冷却した
後空冷した．これらの組織は，それぞれ Fig. 3-9(c)および Fig. 3-9 (d) であり，以降は
44-4 as-cooled および 45-6 as-cooled と呼ぶ．また，これらの試料に対して 1273 K にて
1 h の時効を施した．その組織は，それぞれ Fig. 3-14 (a)および Fig. 3-15 (a)であり，以
降は 44-4 aged および 45-6 aged と呼ぶ．Fig. 4-2 に高倍の組織を示す．粒界 b/g セルの
厚さは，44-4 の as-cooled 材および aged 材において約 5-10 µm，45-6 の as-cooled 材お
よび aged材において約 15-20 µm程度である．セル内の b 相の体積率は約 20 %である．  

引張クリープ試験には，第２章と同様の JIS G0567Ⅱ-6 号試験片を用い，1073 K に
て 90 MPaの定応力下，大気中にて行った．ひずみの測定は，第２章と同様の方法にて
行った．クリープ試験は，as-cooled材に関しては破断まで⾏い，aged 材に関して
は加速域の途中である約 700 h まで⾏い，応⼒を負荷したまま試験⽚に圧縮空
気を吹き付けた後に蒸留⽔をかけ速やかに中断した．  

 

4-3 実験結果  

4-3-1 クリープ挙動  
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(A) 空冷まま材  

Fig. 4-3 に 44-4 as-cooled 材および 45-6 as-cooled 材のクリープ速度時間曲線の横軸
log を示す．45-6 における遷移初期のクリープ速度は 44-4 よりもわずかに大きく遷移
クリープ速度の減少の程度は，ほぼ同じであるが加速を開始する時間は 10 h と 44-4 に
おける 70 h と比べて短時間である．最小クリープ速度は，45-6 において 3.8x 10-4 /h で
あるのに対して，44-4 では 1700 h 経っても最小クリープ速度に到達しない．  

Fig. 4-4 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．加速を開始するひずみは，44-

4 において 1.5 %，45-6 において 1 %である．44-4 はひずみが 20 %加わっても最小クリ
ープ速度に到達しない．  

Fig. 4-5 にひずみ 1.5 %までのクリープ曲線を示す．クリープひずみ 1 %に到達する
までの時間は，44-4 にて 35 h と 45-6 の 23 h より長い．  

Fig. 4-6 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linearを示す．45-6 におけるクリープ加速

の程度（De
.

ast）は，第２章で示した試料と比べて緩やかであり，ひずみが 30 %加わっ

ても最小クリープ速度の約 1.3 倍である．一方，44-4 はひずみ 0.22 までクリープ速度

は減少する．破断時間は，44-4 において 1990 h であるのに対して，45-6 では 1152 h で

ある．  

 

(B) 時効材  

Fig. 4-7 に 44-4 aged 材および 45-6 aged 材のクリープ速度時間曲線の横軸 log を示
す．45-6 における遷移初期のクリープ速度は 44-4 よりもわずかに小さく遷移クリープ
速度の減少の程度は，わずかに小さく，加速を開始する時間は 7 h と 44-4 における 40 

h と比べて短い．最小クリープ速度は，45-6 において 3.8x 10-4 /h であるのに対して，
44-4 では 1.5x 10-4 /h である．  

Fig. 4-8 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．加速を開始するひずみは，44-

4 において 3 %，45-6 において 0.4 %である．  

Fig. 4-9 にひずみ 1.5 %までのクリープ曲線を示す．クリープひずみ 1 %に到達する

までの時間は，44-4 にて 25 h であるのに対して，45-6 では 46 h と長い．  

Fig. 4-10 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linear を示す．44-4 におけるDe
.

astは顕著

に緩やかであり，ひずみが 10 %加わってもほとんど増加しない．45-6 における加速も

ひずみ 20 %において最小クリープ速度の約 1.2 倍である．  

 

4-4 考察  
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4-4-1 クリープに及ぼす b 相体積率の影響  

これまでの結果をまとめると熱力学的に安定な b 相による粒界被覆は，De
.

ast を著し

く減少させ，クリープ強化に効くのは明らかである．しかし，b 相の体積率を増加させ

るとその効果は減少する．本項では，どの程度の b 相体積率であればクリープ強化を

向上させる効果が大きくなるのかについて考察する．  

Fig. 4-11 に 44-4 および 45-6 の初期組織の模式図を示す．両試料における旧 a 粒径
 (d) は約 100 µm であり，セルの体積率 (Vcell) は，それぞれ 47 %および 81 %である．旧
 a 粒を球と仮定すると，粒界に存在するセルの平均厚さ (δ) は以下の式で示される．  

𝛿 =
𝑑
2
%1 − (1 − 𝑉*+,,- . 

セルの平均厚さは，44-4 において約 10 µm であり，45-6 における 20 µm よりも薄い．
両試料におけるb/g セルのサイズは約 10 µm であり，このセルは，44-4 では厚み方向に
約 1 個，45-6 では約 2 個存在する．このことから，b 相の体積率の低い 44-4 における
加速の開始が長く，加速の程度が小さいのは，粒界 b 相の体積率が小さいことに起因
するわけではなく，結晶粒界と同様の働きをすると考えられるセルとセルの境界が少
なく，弱い組織が形成しにくいことに起因すると推察される．粒界 b 相の体積率を増
加させると b/g セルの幅が増加する．すなわち，セルサイズ以下の b 相による粒界被覆
であればクリープ強度の向上に特に有効であると考えられる．  

Fig. 4-12 に加速を開始するクリープ速度において規格化したクリープ速度-ひずみ曲

線を示す．クリープ加速の程度は，44-4 および 45-6 において 43-4-5 と比べて著しく小

さいことは明らかである．クリープ中に，a2+g→b+g 相変態は 44-4-および 45-6 におい
てはほとんど生じないが，43-4-5 では，著しく生じると予想される．44-4 および 45-6

における緩やかなクリープ加速は，a2/g ラメラ組織の安定性の高さに起因すると推察

される．  

第 2 章において得られた 43-4-5 の 70 MPa におけるクリープ試験の結果から，クリ

ープ中に a2+g→b+g 相変態が生じず，かつ，ラメラ粒界を粒状の b/g によって被覆した

場合のクリープ速度の増加は，ひずみ 0.1 において最小クリープ速度の約 2 倍，ひずみ
0.2 において 4 倍と見積もっている（図 11 中の灰色の領域）．この加速の程度が 90 MPa

のクリープ試験においても同等であると仮定すると，今回試験した試料におけるクリ

ープ加速の程度は，その程度より著しく小さい．すなわち，熱力学的に安定な板状 b 

相による粒界被覆に起因するクリープ加速の程度を低下する効果は，粒状の b 相によ
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り被覆した場合よりも大きく，クリープの高強度化に有効であると推察される．  

 

4-5 結言  

 本章では，Ti-44Al-4Crおよび Ti-45Al-6Cr合金を用い，第３章において見出した組織
制御法を利用し，a2/g ラメラ組織が安定であり，かつ熱力学的に安定な粒界 b 相の体
積率を変化させた試料を用い，クリープに及ぼす粒界 b 相の影響を検討した．得られ
た結果および知見を以下に示す．  

(1) 熱⼒学的に安定な板状 b 相 (b/g セル) による粒界被覆は，a2/g ラメラ粒界近
傍における変形を抑制し，クリープ加速の程度を著しく低下させ，クリープ
強度を向上させる．この効果は，粒界に存在する板状 b 相の幅が，セルのサ
イズよりも⼩さい場合に特に有効に働く．  

 

(2) 板状 b 相による粒界被覆がクリープ加速の程度を低下させる効果は，粒状 b 

相の場合よりも著しく⼤きいと推察される． 
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(b)

Fig. 4-2 Back-scattered electron images of (a, c) Ti-44Al-4Cr and (b, d) Ti-45Al-6Cr
heat treated at (a, b) 1573 K for 48 h followed by controlled cooled to 1523 K, then
A.C. and aged at (c, d) 1273 K for 1 h.
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Fig. 4-1 Reported diffusion coefficient of Al and Cr in
a and b phase[1-3].



Fig. 4-3 Creep rate time (logarithmic)  curves of Ti-44Al-4Cr as-cooled (Vb=10 %)  and 
Ti-45Al-6Cr as-cooled  (Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.
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Fig. 4-4 Creep rate strain (logarithmic)  curves of Ti-44Al-4Cr as-cooled (Vb=10 %)  and 
Ti-45Al-6Cr as-cooled  (Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.

77

10-1

10-2

10-5

10-4

10-3

3

5
7

3

5
7

3

5
7

3

5
7

3 5 7 3 5 7 3 5 7 3 5 7 3 5 7 3 5 7 3 5 7

C
re

ep
 ra

te
, e

/ h
-1

.

10-1

10-2

10-5

10-4

10-3

3

5
7

3

5
7

3

5
7

3

5
7

0.00001

0.0001

0.001

0.01

0.1

0.001 0.01 0.1 1 10 100 1000 10000

1073 K/ 90 MPa

44-4 as-cooled

45-6 as-cooled

t r
=

11
52

 h

t r
=

19
90

 h

0.00001

0.0001

0.001

0.01

0.1

0.0005 0.001 0.01 0.1 1

1073 K/ 90 MPa
e r

=
0.

65

44-4 as-cooled

45-6 as-cooled

e r
=

0.
35



Fig. 4-5 Creep curves of Ti-44Al-4Cr as-cooled (Vb=10 %)  and Ti-45Al-6Cr as-cooled  
(Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.
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Fig. 4-6 Creep rate strain (linear)  curves of Ti-44Al-4Cr as-cooled (Vb=10 %)  and Ti-
45Al-6Cr as-cooled  (Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.
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Fig. 4-7 Creep rate time (logarithmic)  curves of Ti-44Al-4Cr aged (Vb=15 %)  and Ti-
45Al-6Cr aged  (Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.
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Fig. 4-8 Creep rate strain (logarithmic)  curves of Ti-44Al-4Cr aged (Vb=15 %)  and Ti-
45Al-6Cr aged  (Vb=20 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.
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6Cr aged  (Vb=15 %) sample tested at 1073 K / 90 MPa.



Fig. 4-11 Schematic illustration showing microstructure with different thickness of 
b/g cell: (a) 10 µm and (b) 20 µm in the thickness direction.
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Fig. 4-12 Creep rate of Ti-44Al-4Cr as-cooled, Ti-45Al-6Cr as-cooled and Ti-43Al-
4Nb-5V LTL normalized by creep rate that acceleration starts with strain (grey
region shows acceleration of a2/g lamellar with grain boundary b/g globular of Ti-
43Al-4Nb-5V).
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第５章

クリープに及ぼす粒界 a2相の影響
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5-1 緒言  

前章では，熱力学的に安定な b 相 (b/g ラメラ) による a2/g ラメラ粒界の被覆はクリ
ープ加速を抑制する効果がある，すなわち，b 相は粒界析出強化相として有用であるこ
とを示した．一方で，a2 および g を構成相とする鋳造合金は，クリープ強度に優れる
 a2/g フルラメラ組織に頼っており，粒界組織に着目した組織制御は行われていない．
そこで，a2相及び g 相から構成される鋳造合金においても a2/g ラメラ粒界を熱力学的
に安定な析出物により被覆にできれば，粒界析出強化によるクリープ強度の向上が期
待される．a2/g ラメラ粒界を析出物にて被覆することは難しいが，等軸 g 単相を a2相
によって被覆することが可能であることが報告されている．  Ti-48Al 合金において
near- g 組織とした後に，高温の a+g 二相域にて熱処理を行うと，g→a 逆変態が生じ，
粒界に a 相を，粒内に Widmanstätten 状の a 相  (a2/g ラメラ) を析出させることが可能
であると報告している[1]．この相変態を利用することにより，等軸 g 粒界を a2相によ
って被覆することができると考えられ，Ti-50Al 合金において主に粒界を被覆した組織
制御が可能であると報告されている[2]．a2相による粒界被覆の効果を調べるには，粒
内を強化したラメラ組織との比較が必要だと考える．そのためには，同一の合金組成
を用いてフルラメラ，等軸 g 及び等軸 g の粒界を a2相によって被覆した組織とするこ
とができればよい．このような組織制御は，高温において a 単相となり，低温におい
て g 単相になり，中間の温度域において a+g 二相となる変態経路を有する合金によっ
て可能となる．Ti-Al２元系にはこの相変態経路は存在しないが，b 安定化を添加する
ことにより出現することが報告されている[3]． 

そこで本章では，Ti-Al-M 多元系特有の反応経路である a→a+g→g を利用し組織制
御を行い，クリープに及ぼす粒界 a2相の影響を明らかとすることを目的とする．  

 

5-3 実験方法  

供試材は，Ti-48Al-8Nb（at.%）である．Fig. 5-1 に報告されている Ti-Al-Nb 三元系の
48 at.%Al 等濃度縦断面図を示す[3, 4]．本合金は，遠心鋳造により直径 14 mm，高さ 200 

mm の丸棒とした．この試料を鋳造まま材と呼ぶ．この鋳造まま材から熱処理用試料を
切り出した．その際，組織制御用の試料には直径 14 mm，高さ 10 mm の円柱を使用し，
クリープ試験用の試料には直径 14 mm 高さ 80 mm の円柱を用いた．本合金に２段階の
熱処理を施した．1 段階目の熱処理は g 単相域である 1473 K にて最長 30 h 時効した．
1273 K/30 h 時効材を等軸 g 材と呼ぶ．等軸 g 材を，a+g二相域である，1553 K～1623 K

において 3 h 時効後水冷または空冷した．また等軸 g 材を  a 単相域である 1673 Kにて
2 min～15 min 熱処理した後，10 K/min の速度で 1473 Kまで冷却後空冷した．1 段階目
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の熱処理にはシリコニット炉を用い，試料の酸化を抑えるために Ta 箔にて試料を包
み，石英管の中に入れ 2x10-5 torrまで真空排気したのちに Ar 置換をした．2 段階目の
熱処理には雰囲気制御可能なカンタルスーパー炉を用い，6×10-3 Paまで真空排気後 Ar

ガス置換をした後に行った．試料の酸化を抑えるため Ta 箔にて包み熱処理を行った．
15 min 以下の短時間の熱処理は，均熱帯中心位置に試料を入れた瞬間から開始した．  

引張クリープ試験には，第２章と同様の JIS G0567Ⅱ-6 号試験片を用い，1073 K に
て 150 MPa の定応力下，大気中において行った．ひずみの測定は第２章と同様の方法
にて行った．破断材については，平行部 2 mm ごとに断面積減少率からマクロひずみ
を測定した．  

組織観察には，光学顕微鏡および電界放出型電子銃の走査型電子顕微鏡（FE-SEM）
を使用した．FE-SEM による観察には，加速電圧を 15 kV，照射電流 7x10-9 Aにて行っ
た．結晶方位解析には SEM-EBSD 法を用い，加速電圧 15 kV，照射電流 7x10-9A，ステ
ップ間隔 0.3 µm の条件下において行った．Material data は，a2相については a-Ti，g 

相については fcc 相として分析を行い，超格子反射によるバンドは用いないものとし
た．  

 

5-3 実験結果  

5-3-1 鋳造まま材の組織  

Fig. 5-2 に鋳造まま材の組織を示す．鍛造まま材の組織は，粒径約 20 µm の等軸 g 粒
からなり，粒界および粒内に粒径 1 µm のa2粒が認められる．  

 

5-3-2 熱処理材の組織  

(A) g 単相域熱処理材の組織  

Fig. 5-3 に鋳造まま材を，1473 K にて 3 h, 10 h および 30 h 時効した組織を示す．い
ずれの組織も等軸 g 粒からなる．g 粒径は，3 h の時効により 30 µm，10 h の時効によ
り 50 µm，30 h の時効により 150 µm へと増加する．3 h および 10 h 時効材において，
g 粒内に粒径数 µm のa2 粒が認められるのに対して，30 h 時効材では認められない．
以降は，30 h 時効材を等軸 g 材 (equiaxed g) と呼ぶ．  

 

(B) a+g 二相域熱処理材の組織  

Fig. 5-4，Fig. 5-5 および Fig. 5-6 (a, c) に等軸 g 材を，1553 Kから 1623 K において 3 

h 時効したのち水冷した組織を示す．いずれの組織も  g 粒径はほとんど変化せず 150 

µm である．1553 K時効材では主に粒界に a2粒が認められ，その粒界被覆率は約 10 %
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である．1563 K にて時効すると，a2粒による粒界被覆率は約 60 %まで増加し，粒内に
も Widmanstätten 状の析出物が認められ，熱処理温度を増加させると，粒界被覆率は
90％以上に達し，粒内の析出密度は著しく増加する．粒界に存在する旧 a 相は，1553 

K熱処理材では，明るいコントラストを有する a2相であるのに対して，1623 K熱処理
材では直径数µm の細かな粒から構成される．粒内の a 板は，1553 K 熱処理材では，
明るいコントラストを有する Widmanstätten 状 a2相であるのに対して，1623 K 熱処理
材では Widmanstätten 状の a はラメラへと変態しており，微細な g 板が認められる．以
降は，1553 K熱処理材を GBa2 (grain boundary a2)材と呼ぶ  

Fig. 5-6 (b, d)に，1623 Kにて 3 h 熱処理後空冷した試料の組織を示す．水冷材にお
いて細かな粒が認められた粒界析出物は，間隔約 1 µm のラメラからなる．粒内の
Widmanstätten 状の a は間隔約 1 µm のラメラとなる．  

 

(C) a 単相域熱処理材の組織  

Fig. 5-7 に，等軸 g 材を，a 単相域である 1673 Kにて 2 min から 15 min 保持後 g 単
相域である 1473 Kまで制御冷却した後空冷した試料の組織を示す．2 min熱処理材は，
直径約 100 µm のラメラおよびその粒界に存在する粒径 50 µm の等軸 g 粒からなる．4 

min の熱処理では 2 min 熱処理材とほぼ同等である．10 min 熱処理すると，ラメラ粒は
成長し，その粒径は約 300 µm へと増加するものの粒界に g 粒が存在する．15 min 時効
するとラメラ粒の著しい粗大化が認められ，等軸 g 粒はほとんど認められない．Fig. 5-

8 に 15 min 時効材のラメラ組織の高倍写真を示す． a2板はほとんど認められず，大半
が厚さ数 µm の g 板で構成されるフルラメラ組織を呈する．以降は，この試料を g/g フ
ルラメラ (g/g FL) 材と呼ぶ．  

 

5-3-3 クリープ挙動  

Fig. 5-9 に GBa2材及び等軸 g 材のクリープ速度時間曲線の横軸 log を示す．GB a2材
における遷移初期のクリープ速度は等軸 g 材と比べてわずかに低い．遷移クリープ速
度の減少の程度は等軸 g 材より小さいが，加速を開始する時間は約 100 h と等軸 g 材の
40 h よりも長い．GBa2材の最小クリープ速度は 6.0x10-5/h と等軸 g 材の 6.5x10-6/h より
も 1order大きい．  

Fig. 5-10 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．GB a2材の加速を開始するひ
ずみは 0.8 %と，等軸 g 材における 0.3 %の約 3 倍である．  

Fig. 5-11 にひずみ 1.5 %までのクリープ曲線を示す．GB a2材のひずみ 1 %に到達す
る時間は 120 h と等軸 g 材の 1120 h よりも 1 order短い．  



 85 

Fig. 5-12 に GBa2 材および等軸 g 材のクリープ速度時間曲線の横軸 linear を示す．
GB a2材の加速の程度は，等軸 g 材よりもわずかに大きく 2064 h と等軸 g 材の 3990 h

の約半分で破断する．  

Fig. 5-13 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linerを示す．GB a2材のひずみに伴う加
速の程度は，等軸 g 材と比べて著しく小さく，0.47 と等軸 g 材の 0.18 より大きな破断
ひずみを示す．  

 

5-4 考察  

5-4-1 g→a 逆変態による組織変化  

Fig. 5-14 に 1553 K時効材の組織，phase map および逆極点図を示す．粒界および粒
内に析出した a 相は g 相と Blackburnの方位関係{111}$	//	(0001)*+, 〈11....0〉$	//	⟨112.0]*+を
有して析出していることは明らかである[7]．Fig. 5-15 に実験状態図および等軸 g 単相
とした試料を a+g 2 相域の各温度において熱処理中に生じる組織変化を示す[3, 4]．a 

相は，低温での時効では粒界に，温度を増加させると Widmanstätten 状の a 相が粒内に
も認められるようになる．さらに温度を増加させると，a 相による粒界被覆率は増加
し，Widmanstätten 状の a 相の析出密度および幅は増加する．その後の冷却において，
低温において析出した a 相は，a2相へ，高温にて析出した a 相は冷却中に，a→g 変態
が生じ，a 相はマッシブ g または a2/g ラメラへと変態するのは，高温において生成し
た a 相の Al 濃度が高いことに起因すると考えられる．Ti-51Al および Ti-50Al-2Mn-1Nb

合金においても同様の相変態が生じることが報告されている[3, 5, 6]．  

 

5-4-2 クリープに及ぼす粒界 a2相の影響  

Fig. 5-16 に等軸 g 材および GBa2材の破断材のクリープ破断材の外観，ゲージ部の 2 

mm ごとの断面積及び断面減少率から求めたマクロひずみを示す．マクロひずみは，破
断部近傍にかけて単調に増加しており，破断部近傍においてネッキングが認められる．  

Fig. 5-17に等軸 g 材のクリープ破断材のひずみ 0 %および 10 %における組織を示す．
ひずみ 0 %，すなわち，1073 K/3990 h 単純時効材の組織は，初期組織と同じであるが，
粒内に板状の明るいコントラストの析出物がわずかに認められる．ひずみが 10 %加わ
ると，コントラストの異なる粒が粒界近傍および粒内に認められる．  

Fig. 5-18 に GB a2 材のクリープ破断材のひずみ 0 %および 10 %における組織を示
す．ひずみ 0 %，すなわち，1073 K/2064 h 単純時効材の組織は，等軸 g の粒界を明る
いコントラストの析出物が被覆した組織を呈する．析出物内部には暗いコントラスト
の析出物が多数認められる．この析出物は g 相であり，時効中の a2→g 変態により生じ
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たと推察される．ひずみが 10 %加わると，粒内にはわずかにコントラストの変化が認
められる．  

Fig. 5-19 に GBa2材及び等軸 g 材のクリープ破断材のひずみ 10 %における組織及び
結晶方位マップを示す．GBa2 材において，g 粒界及び粒内において顕著な変形は認め
られない．一方，等軸 g 材において，粒界近傍に細かな粒の形成が認められる．また粒
内にも方位の異なる領域が広がっている．すなわち，GBa2材における緩やかな加速の
程度は，粒界近傍における動的再結晶粒の形成が抑制されたことに起因すると推察さ
れる．  

 

5-4-3 クリープに及ぼすラメラの影響  

Fig. 5-20 に g/g FL 材及び等軸 g 材のクリープ速度時間曲線の横軸 log を示す．g/g FL

材における遷移初期のクリープ速度は等軸 g 材とほぼ同じである．遷移クリープ速度
の減少の程度は等軸 g 材より小さいが，加速を開始する時間は約 70 h と等軸 g 材の 40 

h よりも長い．g/g FL 材の最小クリープ速度は 4.0x10-5/h と等軸 g 材より大きい．  

Fig. 5-21 にクリープ速度ひずみ曲線の横軸 log を示す．g/g FL 材の加速を開始するひ
ずみは 0.7 %と，等軸 g 材における 0.3 %の約 2 倍である．  

Fig. 5-22 にひずみ 1.5 %までのクリープ曲線を示す．g/g FL 材のひずみ 1 %に到達す
る時間は 160 h と等軸 g 材よりも 1 order短い． 

Fig. 5-23 にクリープ速度時間曲線の横軸 linearを示す．g/g FL 材の加速の程度は，等
軸 g 材とほぼ同等であり 2437 h と等軸 g 材の 3990 h の 6 割の時間で破断する．  

Fig. 5-24 に g/g FL 材のクリープ速度ひずみ曲線の横軸 linerを GBa2材及び等軸 g 材
とあわせて示す．g/g FL 材のひずみに伴う加速の程度は，等軸 g 材と比べて著しく小さ
く，ひずみ 0.2 までは GBa2材とほぼ同等である．しかしその後，著しい加速を示しひ
ずみ 0.27 にて破断する．  

Fig. 5-25 に g/g FL 材のクリープ破断材の外観，ゲージ部の 2 mm ごとの断面積及び
断面減少率から求めたマクロひずみを示す．マクロひずみは，破断部近傍にかけて増
加しており，破断部近傍においてネッキングが認められる．  

Fig. 5-26に g/g FL材のクリープ破断材のひずみ 0 %および 10 %における組織を示す．
ひずみ 0 %，すなわち，1073 K/2437 h 単純時効材の組織は，初期組織とほぼ同じであ
る．ひずみが 10 %加わると，粒界近傍にコントラストの異なる直径 20 µm 程度の粒が
認められる．  

Fig. 5-27 に g/g FL 材のクリープ破断材のひずみ 10 %における組織及び結晶方位マッ
プを示す．ラメラ粒界に方位の異なる粒の形成が認められるが，粒内において方位の
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異なる領域はほとんど認められない．すなわち，g/g FL における加速の程度が等軸 g 材
よりも緩やかなのは，粒界近傍における動的再結晶粒の粒内への進展を抑制すること
に起因すると推察される．  

 

5-4-4 クリープに及ぼす粒界および粒内組織の影響  

これまでの結果をまとめると，粒界 a2および粒内のラメラ組織は，どちらも等軸 g 

材と比べて加速の開始を遅滞させ，かつ，加速の程度を抑制する効果がある．しかし，
この効果は，GBa2材では，粒界 a2相により粒界近傍における動的再結晶粒の形成が抑
制されたことに，g/g FL 材では，粒界近傍において形成された動的再結晶粒の粒内への
進展がラメラ界面により抑制されたことに起因すると推察した．  

Fig. 5-10 および Fig. 5-21 から，ひずみ 1 %から 10 %までの加速の傾き，すなわち，
加速の程度（De

.
ast）を算出した．クリープ加速の程度は，GBa2 材において等軸 g 材の

30 %，g/g FL 材の 80 %程度と最も小さい．一方で，GBa2材は，等軸 g 材と比べて著し

く低い遷移クリープ強度を示すことから，粒界析出物は，遷移域においてクリープ強
度を低下させるとも考えられるが，g/g FL 材の遷移クリープ強度も低い．このことか

ら，GBa2材の高い遷移クリープ速度は，粒内組織に起因すると考えられる．Fig. 5-28

に遷移域および加速域における組織変化の模式図を示す．GBa2材および g/g FL 材にお
いて，a2/g 界面または g/g 界面に界面転位が多数存在することが考えられる．遷移域に

おける GBa2 材および g/g FL 材のクリープ速度が大きいのは，この界面転位の運動が

変形を促進しているためと推察される．一方，GBa2材において加速の程度が抑制され
るのは，被覆されていない粒界近傍に堆積した転位は，粒界から供給された空孔によ

り上昇運動が生じ，サブグレインが形成する一方で，析出物に覆われた粒界では，粒界

近傍に堆積した転位が a2/g 界面で二次すべりを起こして消費される，または，析出物
に覆われていることにより空孔の供給源として働かず，サブグレインが生じにくいこ

とに起因すると推察される．g/g FL 材では粒界近傍においてサブグレインが形成する

が，その粒内への進展がラメラ界面によって抑制されることに起因すると推察される． 

 

5-5 結言  

本章では，Ti-Al-M 多元系特有の反応経路 (a→a+g→g) を有する Ti-48Al-8Nb 合金を
用い，等軸 g 粒界に a2相を析出させる組織制御を行い，クリープに及ぼす粒界 a2相の
影響を検討した．得られた知見を以下に示す． 

(1) a2相による等軸 g 粒界の被覆は，加速の開始を遅滞させ，加速の程度を著しく減少
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させる．  

 

(2) ラメラ組織とした試料においても a2相による粒界被覆と同様の効果が認められる
が，その程度は小さい．これは，ラメラ組織が粒界近傍において形成した動的再結
晶の粒内への進展を抑制するのに対して，粒界 a2 相は動的再結晶の形成自体を抑
制することに起因すると推察される．  
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Fig. 5-2 Optical micrographs of Ti-48Al-8Nb as-cast  (a) low magnification and (b) 
high magnification view.
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Fig. 5-1 Vertical section of Ti-Al-Nb ternary  system at 8 at.% Nb.
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Fig. 5-3  Optical micrographs of Ti-48Al-8Nb as-cast heat treated at 1473 K for (a) 3 h, 
(b) 10h, (c) 30h.
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Fig. 5-4  Optical micrographs of Ti-48Al-8Nb sample heat treated at 1473 K for 30 h 
followed by water quench and then heat treated at  (a)1553 K, (b) 1563 K, (c)1573 K, 
(d) 1623 K for 3 h followed by water quench.
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10 µm

Fig. 5-5  Bask-scatterd electron images of Ti-48Al-8Nb equiaxed g heat treated at (a, b) 
1553 K: (a) low magnification, (b) enlarged view of red square in (a) .

Fig. 5-6  Bask-scatterd electron images of Ti-48Al-8Nb sample heat treated at 1473 K for 
30 h followed by water quench and then heat treated at 1623 K for 3 h followed by (a, c) 
water quench (b, d) air-cooled: (a, b) low magnification, (c) and (d) enlarged view of red 
square in (a) and (b) respectively.
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Fig. 5-8  Bask-scatterd electron images of Ti-48Al-8Nb heat treated at 1693 K for 15 
min followed by controlled cooling to 1473 K with a rate of 10 K/min then air cooled.

100 µm

Fig. 5-7   Optical micrographs of Ti-48Al-8Nb heat treated at 1693 K for (a)2 min, (b) 
4 min, (c) 10 min (d) 15 min followed by controlled cooling to 1473 K with a rate of 
10 K/min then air cooled.
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Fig. 5-9  Creep rate time (logarithmic) curves of g and GBa2 at 1073 K/150 MPa.
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Fig. 5-11 Creep curves of equiaxed g and GBa2 at 1073 K/150 MPa.
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Fig. 5-13 Creep rate linear time curves of g and GBa2 at 1073 K/150 MPa.
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Fig. 5-14 (a) Microstructure, (b) phase map, (c)inverse pole figure of Ti-48Al-8Nb
heat-treated at 1473 K for 30 h followed by water quench and aged at 1553 K for 3 h
and then water quench, pole figure of (d) g phase and (e) a2 phase.
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Fig. 5-15  Microstructural evolution during heat treatment at  a+g 2 phase region [3, 4].

30 5535 504540

Al content / at.%

8 at. %Nb

B2+a2

b

a+g

a2 a2+g

B2+a2+g

a

g
b+a

Hellwig et al. (1998)

Takeyama et al. (1998)

1773

1673

1573

1473

1373

1273

1073

1173

Te
m

pe
ra

tu
re

 / 
K



100 30 5020 40

D
ia

m
et

er
 o

f
ga

ug
e 

po
rti

on
 / 

m
m

4.0

6.0

0

0.4

1.0

M
ac

ro
sc

op
ic

st
ra

in

0.8

5.0

Distance / mm

4.5

5.5

(a)

(b)

Fig. 5-16 (a, b) Macrographs, (c) change in diameter of gauge portion and (d) 
macroscopic strain of the specimens in Ti-48Al-8Nb alloy with (a) equiaxed g and (b) 
GB a2 specimens crept at 1073 K / 150 MPa. 
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Fig. 5-17  Bask-scatterd electron images of equiaxed g crept sample with 
macroscopic strain of (a, c) 0 % and (b, d) 10 %: (a, b) low magnification and  (c, d) 
high magnification view.
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Fig. 5-18  Bask-scatterd electron images of GBa2 crept sample with macroscopic 
strain of (a, c) 0 % and (b, d) 10 %: (a, b) low magnification and  (c, d) high 
magnification view.
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Fig. 5-19 (a, b) Microstructures, (c, d) inverse pole figure maps and (e, f) Grain Reference 
Orientation Deviation maps of (a, c, e) equiaxed g and (b, d, f) crept sample with 
macroscopic strain of 10 %.
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Fig. 5-27 (a) Back-scattered electron image and (b) inverse pole figure map of g/g fully 
lamellar crept sample with macroscopic strain of 10 %.
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Fig. 5-28 Schematic illustration of microstructures of (a, d) equiaxed g, (b, e) GBa2, 
(c, f) g/g fully lamellar at (a-c) transient stage and (d-f) acceleration stage. 
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6-1 総括  

本論文は，a2/g ラメラを基本とする鍛造及び鋳造 TiAl 基合金のクリープ強度の向上
を目標に，鍛造合金において必要不可欠ではあるがクリープ劣化因子と見なされてい
ると考えられている b 相及び鋳造合金においてクリープ強度の向上に有効とされる a2

相に着目し，Ti-Al-M 多元系特有の相変態経路を利用し，粒界組織の制御の制御を行う
とともに，クリープに及ぼす各粒界析出相の有効性を検討した．本論文は，6 章から構
成される．以下に各章の概要を示す．  

第１章「緒論」では，ジェットエンジン材料としての TiAl 基合金の現状を概観し，
高燃費化に向けた適用範囲の拡大には，現状よりも 100 K高い 1073 Kでのクリープ強
度の向上が求められることを述べた．また，クリープの高強度化には，クリープ加速の
原因となる弱い組織の形成の抑制が重要であること，そのためには，従来の a2/g ラメ
ラ組織による粒内強化に加えて，高温において弱化因子として作用する粒界近傍の変
形を抑制する組織制御が重要であることを指摘し，本研究の意義，目的および構成を
述べた．  

第２章「クリープに及ぼす粒界 b 相の影響」では，粒界 b 相がき裂進展抵抗に有効
であることを示した Ti-Al-Nb-V 四元系合金を用い，多元系特有の相変態（b+a→
a (a2) +g→b+g）を利用して，組織をほぼ a2/g ラメラ組織 (NL)とした試料，そのラメラ
粒界を粒状の  b 相 (粒状  b/g duplex)  により被覆した試料，およびその粒界を  a2+g→
b+g セル状析出反応を利用して板状の b 相 (ラメラ状 b/g  duplex) にて被覆した試料を
準備し，1073 Kにてクリープ試験を行った．その結果，遷移域におけるクリープ速度
の減少の程度の低下（加速の開始）は，前者では，NL 材に比べて早期に生じるのに対
し，後者では遅滞し，また，その後の加速域におけるクリープ速度の増加の程度も抑制
され，クリープ破断強度が向上することを見出した．また，組織解析より，粒状 b 相の
場合には，クリープひずみの増加に伴う粒界近傍の動的再結晶の形成が促進されるの
に対し，板状の場合には抑制されることを明らかにした．これらの結果から，粒界 b 

相のクリープ抵抗に及ぼす効果の形態依存性は，その組織の熱力学的な安定性に起因
すると推察した．  

第３章「a2+g→b+g セル状析出反応を利用した組織形成」では，前章の結果を受けて，
b 安定化能の高い Cr を添加した Ti-Al-Cr 三元系合金を用い，まず相平衡を調べた後，
b+a→a (a2) +g→b+g 反応経路を有し，且つ ，b 相の生成に対する Crの過飽和度を変え
たモデル合金を用い，a2+g→b+g セル状析出反応による組織形成過程を調べた．その結
果，b/g ラメラ組織は，冷却中に高温における a 相領域での g 板の析出による微細 a2/g 

ラメラ組織の形成後，そのラメラ粒界から粒内に向かって形成され，板状の b 相と g 
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相の方位が揃った領域（セル）の大きさは初期 a 粒径に依らず直径約 10 µm となるこ
とから，その形成機構は sympathetic nucleation 型であると提案した．また，セル内の b 

相の体積率は 25 %と，平衡状態図における b/g 二相タイラインから得られる値と一致
すること，また，セルの形成速度は，Crの過飽和度が 0.4 %から 1.8 %に増加すると約
1 桁増加することを見出した．以上の結果から，セル状析出反応の TTT 図および CCT

図を作成し，a2/g ラメラ粒界を b/g ラメラセルによって被覆する組織制御法を示した． 
第４章「クリープに及ぼす粒界 b 相の体積率の影響」では，前章で示した組織制御

法を利用して，粒径約 100 µm の a2/g ラメラの粒界をセルサイズとほぼ同じ幅約 10 µm

および 20 µm，すなわち b 相の体積率を 10 %及び 20 %とした b/g ラメラ組織にて被覆
した試料を作成し，クリープ中に組織変化が生じない条件にてクリープ試験を行った．
その結果，前者の遷移域におけるクリープ抵抗は，後者よりも大きく，加速の開始は，
後者に比べて 5 倍以上も遅滞する．以上より，熱力学的に安定な b 相による粒界被覆
はクリープ加速を著しく抑制し，クリープ強度の向上に有効であるが，セルサイズを
超えた粒界制御は，細粒化効果によりその有効性を失うと結論した．  

第５章「クリープに及ぼす粒界 a2 相の影響」では，Ti-Al-Nb 三元系特有の反応経路
である a→a+g→g を用い，等軸 g 組織とした試料，それを g 単相域直上の a+g 二相域
にて保持し，粒界を a2相により被覆した試料，および a 単相域からの制御冷却により
 g/g フルラメラ組織とした試料を準備し，1073 K にてクリープ試験を行った．その結
果，a2 相による粒界被覆材の遷移域におけるクリープ速度は等軸 g 材よりも大きく，
フルラメラ材とほぼ等しいが，加速の開始は遅滞し，加速域におけるクリープ速度の
増加の程度は，フルラメラ材および等軸 g 材に比べてそれぞれ 0.8 倍および 0.3 倍と，
最も小さくなることを明らかにした．組織解析より，等軸 g 材の急激な加速は粒界近
傍での動的再結晶粒の早期形成とその粒内への発達に起因する．以上より，a2 相によ
る粒界被覆は，粒界近傍での動的再結晶の形成を抑制し，その効果は，粒内のラメラ化
よりも有効であることを示した．  

第６章「結論」では，本研究にて得られた知見を総括し，TiAl 基鍛造および鋳造合金
のクリープ強度の向上に向けた組織制御法を述べた．  

 

6-2 クリープの高強度化に向けた組織設計指針  

本論文では，TiAl 基合金においてこれまでクリープ強度を劣化させると考えられて
きた粒界 b 相，および粒界 a2相はクリープ加速の開始を遅滞させ，かつ，その程度
を抑制し，クリープ強化に効くことを示し，本合金における粒界析出強化の有効性を
明らかにした．Fig. 6-1 に本研究にて使用した合金のひずみ 1 %から 10 %までのクリ
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ープ加速の程度と加速を開始するひずみとの関係を示す．加速を開始するひずみが大
きくなるほど加速の程度は減少する．このことは，第１章において提案した，クリー
プ加速が最小クリープ速度に到達するより前に生じており，遷移クリープ速度の減少
の程度が低下する時点から加速が開始するという考えを支持するものであると考え
る．したがって，クリープの高強度化には，弱い組織の形成によって生じるクリープ
加速を抑制することが重要であり，その手段として粒界析出強化は有効であると考え
る．  

Fig. 6-2 に本研究で使用した合金の応力-ひずみ 1 %に到達するまでの時間の Larson-

Miller Parameter 曲線を示す．ジェットエンジン用高温構造材料では，ひずみ 1 %に到
達するまでの時間が求められる．今回クリープ試験に供した試料は，モデル合金であ
りながら既存の合金と同等かそれ以上の強度を示す．鍛造用モデル合金である Ti-

43Al-4Nb-5Vの LMP は，a2/g ラメラ粒界を熱力学的に安定な b 相により被覆するこ
とにより，熱力学的に不安定な b 相により被覆した場合と比べて，高応力側で 600，
低応力側で 300 増加する．一方で，ひずみ 1 %に到達する時間は，180 h から 380 h

と，加速を開始する時間である 50 h から 100 h よりも長い．本合金におけるクリープ
加速は，主にクリープ中の a2＋g→b+g 相変態によって引き起こされるため，a2/g ラ
メラ組織の安定化により，さらなるクリープ強度の向上が期待される．一方，鋳造用
モデル合金である Ti-48Al-8Nb の LMP は，等軸 g 組織において最も優れる．本試料に
おいても，ひずみ 1 %に到達する時間は 1120 h と，加速を開始する時間である 40 h

よりも著しく長い．そこで，加速をもたらす動的再結晶の粒界近傍での形成および粒
内への進展を，粒界析出物によって抑制することができれば，クリープ強度の向上が
期待される．  

Fig. 6-3 に本研究で使用した合金の応力-破断時間の Larson-Miller Parameter 曲線を
示す．破断時間においても，本研究において使用した試料はいずれも既存の合金と同
等かそれ以上の強度を示す．鍛造用モデル合金である Ti-44Al-4Crは，特に優れた破
断強度を示す．このことからも，安定な a2/g ラメラの粒界を熱力学的に安定な b 相に
より被覆することの有効性が見て取れる．鋳造用モデル合金である Ti-48Al-8Nb で
は，等軸 g 材が最も優れたクリープ破断強度を示す．しかし，Fig. 6-4 に示すように
等軸 g 組織とした Ti-50Al 合金のクリープ破断強度は，フルラメラ組織とした Ti-48Al

合金に比べて，高応力側では優れるものの，低応力側では劣る．本合金においても同
様の傾向があると仮定すると，フルラメラ組織は，低応力では等軸 g 組織より優れる
と予想される．また，ラメラ粒界を析出物により被覆することにより，高強度化が図
れると推察される．  
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以下に，得られた知見を基に，TiAl 基合金のクリープ強度の向上に向けた組織設計
指針を，鍛造材及び鋳造材に分けて提案する． 

(A) 鍛造材  

ひずみ 1 %に到達するまでの強度および破断強度の向上には，安定な a2/g ラメラの
粒界を熱力学的に安定な b 相により被覆することが効果的である．そこで，Fig. 6-5

に示すように b+a→a→a+g→b+a+g→b+g→b+a2+g 相変態経路を有する合金を用い，
b+a 二相域で鍛造後，a 単相としたのち，b+g 二相域において時効し，a2+g→b+g セ
ル状析出反応を利用し，セルサイズ以下の幅を有する b 相によりラメラ粒界を被覆す
る組織制御である．使用温度の平衡相が b+a+g 三相であるため，a2/g ラメラ組織が安
定であり，クリープ中の相変態は著しく抑制されると考えられる．  

(B) 鋳造材  

a2相による等軸 g 粒界の被覆は，クリープ加速を著しく抑制することを示した．一
方で，a2相により粒界を被覆した試料の遷移クリープ強度が低いのは，粒内に析出し
た a2相と g の界面に存在する界面転位の存在に起因すると推察した．a2相は，D019

構造であり，L10構造の g 相と整合性が高く，粒界のみに析出させる組織制御は難し
いと考えられる．そこで，Fig. 6-6 に示すように g→b+g 相変態経路を有する合金を用
い，等軸 g 単相組織としたのちに，g →b 変態を利用し，粒界のみを b 相によって被
覆する組織制御である．b 相は bcc構造を有するため，a2相と比べて粒界に優先的に
析出すると考えられる．粒界 b 相は，粒界近傍における動的再結晶の形成を抑制し，
クリープひずみ1 %に到達するまでの時間を増加させると推察される．  

クリープ破断強度の向上には，ラメラ組織化が有効である (Fig. 6-3) ．このラメラ
組織による粒ない強化に加えて，粒界を析出物によって被覆する粒界析出強化が適用
できれば，さらなる高強度化が期待される．そこで，Fig. 6-7 に示すように a→a+g→
g→a2+g 変態経路を有する合金を用い，一度 a2/g フルラメラ組織とした後に，g 単相
域における熱処理により a 板を消失させ g/g フルラメラ組織にし，a+g  二相域での熱
処理により，粒界に a 相を析出させる制御法である．使用温度である 1073 Kにおけ
る平衡相を a2+g とすることにより，粒内の組織安定性は高いと推察される．  
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Fig. 6-2 Stress/Larson-Miller Plot (time to 1 % creep strain) of studied alloy together 
with commercial alloy[1-4].
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Fig. 6-7 Microstructure design proposal of cast TiAl based alloy with high creep resistance.
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