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D8l 型シリサイドを基盤とする

次世代耐熱材料の設計

関 戸 信 彰

. は じ め に

この度，本誌に執筆する機会を頂き大変光栄に思う．著者

は，東京工業大学 三島良直教授ならびに Wisconsin 大学

John Perepezko 教授のご指導のもと，遷移金属シリサイド

をベースとする次世代耐熱材料の開発を目指した基礎研究を

行ってきた．このチャレンジングな難題に，耐熱材料のチャ

ンピオンである Ni 超合金の「壁」の高さを痛感しながら取

り組んだ．今回この場をお借りし，著者が行った研究成果を

紹介したい．

. M5Si3 型耐火金属シリサイド

Ni 基超合金は，ガスタービンのタービンブレードなど高

度な耐熱性が必要とされる部材に使用されている．Ni 基超

合金の進歩は目覚ましく，耐熱温度は既に1100°Cまで向上

しており，遮熱コーティングや空冷技術を適用することで最

高1500°C程度の高温環境下で使用されている．タービンエ

ンジンの高効率化・高出力化には，更なる高温運転が有効で

あることは明白である．しかしながら，ジェットエンジンに

関する公開データによれば，タービン入り口温度の上昇に伴

いエンジン性能が向上するものの，期待される理論性能値か

らの差はむしろ広がる傾向にある(1)．これはタービンブレー

ド空冷に起因するエネルギーロスが主な原因であると指摘さ

れている．すなわち，タービンエンジンの性能を飛躍的に向

上させるためには，1500°C程度で無冷却のまま使用可能な

超耐熱材料が必要とされている．

遷移金属シリサイドは，融点，比重，耐酸化性，高温強度

に優れるものが多く，新規耐熱材料への応用が期待されてい

る．しかしながら，シリサイドは概して室温で脆く，構造用

部材に用いるためには強靱化が不可欠である．強靱化手法の

一つとして，延性相を合金組織に導入しクラック伝播に対す

る抵抗を増大させる「Ductile Phase Toughening」が挙げら

れる．その際，組織の熱的安定性は重要なファクターの一つ

である．例えば，高温炉の発熱体として実用されている

MoSi2 は，優れた耐酸化性特性を有するものの熱的に平衡す

る延性な金属相は存在せず，その強靱化は困難である．粉末

冶金法により Nb や W 等の金属を MoSi2 母相に埋め込むこ

とで強靱化する手法も試みられたが，高温暴露中に界面で反

応生成物が形成し，破壊の起点になることが報告されてい

る(2)．

ところで，遷移金属と Si が 5 : 3 の割合で化合した M5Si3
型のシリサイドは，高融点を有し密度が Ni 基超合金のそれ

を下回るものが多い(3)．また延性相である金属固溶体相と平

衡する可能性が高く，ロバストな多相組織で Ductile Phase

Toughening が適用できる．M5Si3 型遷移金属シリサイドの

代表的結晶構造として，D8l，D8m，D88 の三つが挙げられ

る．このうち，D88 型のシリサイドはクリープ強度が低いこ

とが知られている(4)．また，D88 型，D8m 型の化合物は，熱

膨張係数，弾性定数の異方性が大きいことが報告されてい

る(5)(6)．一方 D8l 型化合物は，熱膨張係数や弾性定数が比較

的等方的であり，高温強度にも優れている(6)(8)．よって，

M5Si3 型のシリサイドをベースとした多相合金で構造材料を

設計するには，D8l 型化合物が有利であると判断される．本

稿では，A2(bcc)/D8l 二相平衡が達成する NbSi 系合金お

よび MoSiB 系合金に焦点を絞る．
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図 1 NbSi 二元系状態図(9)．

図 2 NbSi 合金の SEM 組織(a)アーク溶解ままの Nb17.5Si 合金，(b) 10 mm/h の速度で一方向凝固した Nb
17.5Si 合金，(c) 10 mm/h の速度で一方向凝固した後1500°Cで500時間熱処理した Nb10Ti17.5Si 合金．
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. NbSi 系合金

Ductile Phase Toughening は，脆性相に発生したマイク

ロクラックの進展を延性相が抑制する強靱化機構である．よ

って，脆性相中を伝播するクラックが延性相との界面で偏向

されずに捕捉され，CrackBridging や CrackBlunting とい

った延性相の塑性変形を伴う機構が効果的に働く組織形態が

望ましい．その一例として延性相と脆性相が層状に積み重な

る層状(ラメラー)組織が挙げられる．ラメラー組織は，積層

面と垂直方向に進展するクラックに対して偏向を起こしにく

く，また高強度が得られる可能性がある．

図に NbSi 二元系状態図(9)を示す．Nbrich な組成域

においては，共晶変態(L→Nb＋Nb3Si)と共析変態(Nb3Si→

Nb＋aNb5Si3)の二つの不変系反応が存在し，延性相 Nb と

D8l 型シリサイド aNb5Si3 の二相が1770°Cまで平衡する．

これら 2 つ不変系反応を利用し，Nb/aNb5Si3 二相の二重

ラメラー組織を制御する．具体的には，共晶凝固を制御して

Nb と Nb3Si より構成される比較的粗大なラメラー組織を形

成させ，その後の熱処理により Nb3Si を Nb と aNb5Si3 の

微細共析ラメラーを形成させる．図に Nb/Nb3Si 共晶組成

を有する合金組織を示す(10)．アーク溶解ままの合金では，

サブミクロンサイズの粒状 Nb 相が Nb3Si 相中に分散した微

細共晶組織が形成される(図 2(a))．一方同合金を 10 mm/h

の凝固速度で一方向凝固させると，棒状の Nb 相が Nb3Si 母

相中に均質微細に整列配向した組織が得られる(図 2(b))．

高温相 Nb3Si の共析分解反応は遅く，凝固ままの合金では

Nb3Si が未分解のまま残留している．その共析分解反応を完

了させるには高温で長時間の熱処理が必要であるが，我々は

Ti 添加によりその分解反応が促進されることを見出し

た(11)．図 2(c)は 10 atの Ti を添加した合金を一方向凝固

し，その後の熱処理で Nb3Si の共析反応を制御した合金組

織を示している．Nb と aNb5Si3 の二重ラメラー構造が形

成している．

これら合金に対して室温破壊靱性値試験と高温圧縮強度試

験を行い，組織と力学特性の関連を調査した(12)．一方向凝

固合金については，破壊靱性試験を凝固方向と垂直にノッチ

を入れた四点曲げ試験により測定し，圧縮試験は凝固方向と

平行に応力負荷した．アーク溶解材の破壊靱性値(KQ)は 3

MPa m1/2 程度であるのに対し，一方向凝固法により共晶組

織を制御した合金は，破壊靱性値が 14 MPa m1/2 程度まで

向上する．さらに，Nb3Si を共析反応により Nb/aNb5Si3
の微細ラメラー組織に制御することで破壊靱性値を 18 MPa

m1/2 まで向上させることが可能である．これら合金に高温

圧縮試験により1400°Cまでの静的強度を測定した結果を図

に示す．一方向凝固ままの Nb /Nb3Si 共晶合金は，

1400°Cで 600 MPa 程度の優れた強度を有している．最も高

い破壊靱性値を示した二重ラメラー構造を有する合金(図

2(c))は，Nb3Si の分解反応によって Nb 相の体積率が増加

したため強度が低下しているものの，1400°Cで 200 MPa を
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図 3 NbSi 合金の0.2耐力の温度依存性．
図 4 MoSiB 三元系における1600°C等温断面図(14)．

図 5 アーク溶解により作製した Mo20Si10B 合金の

SEM 組織(a) ascast，(b) 1600°Cで150時間
の熱処理後．
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上回る高強度を有している．付言すると，図 2(c)に示した

二重ラメラー構造を有する合金には Ti が添加されているた

め，共晶組織の寸法や Nb 固溶体相の力学特性が二元系合金

のそれらと異なり，単純比較することはできない．しかしな

がら上記結果は，凝固組織を制御することで，特定方向に対

する力学特性を劇的に改善できることを示している．換言す

れば，この種の材料のポテンシャルを引き出すためには，組

織学的異方性の積極利用が有効である，という材料設計指針

が見出される．

. MoSiB 系合金

MoSi 二元系においては，Mo3Si(A15)，Mo5Si3(D8m)，

MoSi2(C11b)の三つのシリサイド相が存在する．このうち，

Mo3Si と Mo5Si3 は耐酸化性に乏しく，保護性酸化被膜が形

成されない．近年これらシリサイドに B を添加することに

より耐酸化性が向上することが見出され(13)，MoSiB 合金

が次世代耐熱材料の候補として挙げられるようになった．図

に MoSiB 三元系における 1600°C等温断面図を示

す(14)．この合金系においては，Mo 固溶体相による強靱化

が期待できる組成域においても，良好な耐酸化性保護膜が形

成される(15)．中心的役割を果たすのは三元化合物 Mo5SiB2

相であり，あるいは自己修復性耐酸化被膜の形成に必要な

Si，B のリザーバとして機能する．Mo5SiB2 相の興味深い特

徴として，比較的広い単相域と温度依存性を示す固溶限が挙

げられる．図に Mo20Si10B 合金の ascast 組織と熱処

理後の組織を示す．初晶として Mo5SiB2 相が晶出した後，

Mo と Mo5SiB2 の一変系共晶組織が形成する(図 5(a))．こ

の合金を1600°Cで熱処理すると，初晶 Mo5SiB2 母相内に

Mo 相が析出する(図 5(b))．上記結果は，Mo5SiB2 の固溶

限は高温で Morich 側に張り出しており，凝固時に Mo 過

飽和な Mo5SiB2 相が形成することを示している．一般的

に，遷移金属シリサイドの単相領域は狭く，しばしば Line

Compound として状態図上に現れる．そのため，シリサイ
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図 6 1600°Cの熱処理により生ずる Mo5SiB2 相の単位
格子体積(v＝a2c)の経時変化．

図 7 Mo20Si10B 合金を1550°Cで20時間熱処理した
合金における Mo5SiB2 相の内部組織．
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ド中に第二相，特に金属相が析出する例は少ない．他方，

Mo5SiB2 相における固溶限の温度依存性は第四添加元素に

敏感であり，例えば MoSiB 三元系に少量の Nb を添加す

ると Mo 固溶体相の析出は見られない(16)．この Mo5SiB2 の

特異な固溶挙動を解明することは，Mo5SiB2 相安定性の理

解，延いては合金設計の確立に不可欠である．

一般的に金属間化合物における非化学量論組成は，構成原

子の置換型欠陥，あるいは特定原子サイトにおける構造空孔

に起因する．非化学量論組成を有する Mo5SiB2 の格子定数

を測定した結果，原子半径は Mo＞Si＞B の順に大きくなる

にも関わらず，Mo リッチな非化学量論組成を有する Mo5

SiB2 相ほど格子定数が小さくなる(14)(17)．同様の結果が，

Mo20Si10B で形成した Mo 過飽和 Mo5SiB2 相においても

見られる．図に1600°Cの熱処理により生ずる Mo5SiB2 相

の単位格子体積の経時変化を示す．凝固時に形成した Mo 過

飽和 Mo5SiB2 相は，熱処理中に原子サイズの大きな Mo が

排出され，Mo 固溶体相を析出するにもかかわらず，熱処理

時間の経過に伴い単位格子体積が増大する．すなわち，Mo

rich な Mo5SiB2 相は，Mo 原子の Si/B サイト置換でなく，

主として Si/B サイトに構造空孔が導入されることにより形

成すると結論される．凝固時に導入された構造空孔は，熱処

理中 Mo 相の析出に伴い消滅する．図にアーク溶解後熱処

理した Mo20Si10B 合金における Mo5SiB2 相の透過型電

子顕微鏡像を示す．Ascast 合金では Mo5SiB2 相中に転位

などの格子欠陥がほぼ存在しないことを確認している．熱処

理後，Mo5SiB2 相には多数の転位と Mo 析出物が形成して

おり，転位の発達は空孔の消滅過程おいて生じたものと考え

られる．

構造空孔を含む B2 型金属間化合物においては，温度上昇

に伴い規則度が低下し，定義上構造空孔の濃度が低下するこ

とが知られている．それに対して，Morich な Mo5SiB2 相

は，温度上昇に伴い構造空孔が増加すると考えられる．この

点に関しては今後詳細な研究が必要であるが，本研究の結果

は，少なくとも Mo 原子が B サイトを置換する欠陥は発達

しにくいことを示唆している．

. お わ り に

一般的に強度と靱性はトレードオフの関係にあり，それら

を両立させることは容易でない．Ductile Phase Toughening

においては，延性相の体積率増加により靱性向上が期待でき

るものの，同時に強度の低下を招き得る．本研究の結果は，

組織の異方性を積極的に利用し，ある特定方向に対して強度

と靱性を“引き出す”組織制御を行うことが一つの解決策と

なる可能性を示唆している．しかしながら，Ductile Phase

Toughening を基盤とする合金設計には，本質的な問題が内

在していることに注意しなければならない．この種の材料

は，低応力レベルにおいても脆性相中にマイクロクラックが

発生する可能性がある．すなわち，本質的に小さなダメージ

が蓄積されやすい材料であり，繰り返し疲労に対して脆弱で

ある(18)．よって，層間強度・靱性への対応を含め，材料の

信頼性をいかに確保するかが今後の課題である．そのために

は，マクロスケールの組織制御のみならず，脆性相自身の靱

性改善や界面特性の制御も必要である．

信頼性確保に加え，NbSi 合金においては耐酸化性へのア

プローチも不可欠である．近年，NbSi 二元系に Hf を添加

することにより，耐酸化性が向上することが示された(4)．し

かしながら，Hf 添加により D88 型の Nb5Si3 相が安定化さ

れ，クリープ強度が低下することも指摘されている(4)．D8l

構造の安定性は，MoSiB 合金においても重要な知見であ

る．MoSiB 合金は，その優れた耐酸化性から耐酸化コー

ティング材への応用が期待されている．その際，母材との相

互拡散により相安定性が変化し，D8l 構造 Mo5SiB2 の利点

を失いかねない．今後は，得られた Mo5SiB2 の欠陥構造に

関する知見を活用し，D8l 化合物の構造安定性に関して理解

を更に深めるとともに，状態図計算の援用を考慮に入れ，デ
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ータベースを構築する必要がある．

次世代超耐熱材料は，ジェットエンジン・ガスタービンエ

ンジンの高効率化や CO2 排出量低減や化石燃料節減に貢献

するのみならず，将来的に市場拡大が期待されるスペースプ

レーンや超音速旅客飛行機の実現に必要不可欠な技術であ

る．日本発の新規耐熱材料の開発を目指し，上記課題に取り

組んでいきたい．

本稿に紹介した研究に対して日頃よりご指導，ご助言を賜

っている Wisconsin 大学 J. H. Perepezko 先生，R. Sakidja

博士，東京工業大学 三島良直先生，木村良里先生，北海道

大学 三浦誠司先生に謝意を表したい．
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