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 　　　　　　最 近 の 研 究

構造用金属間化合物研究から派生した

様々な新しい研究展開

～新構造用材料から生体材料・生体組織研究まで～

吉 見 享 祐 細 田 秀 樹 中 野 貴 由

. は じ め に

金属間化合物の存在が認知され，その原子配列の周期性や

結晶構造の複雑さが理解されるようになってきたのは，20

世紀に入ってからのことである．さらに，その特異な物性に

よって，磁性材料，半導体材料，超伝導材料などの機能性材

料としての実用化は，第 2 次世界大戦後に積極的に進めら

れた．一方，構造用材料としての金属間化合物は，一般に硬

質であるが脆く忌み嫌われる存在だった．筆者らが学生の頃

は，鉄鋼材料や構造用材料の講義にて，金属間化合物が析出

し粗大化すると材料が脆化するので，くれぐれも注意するよ

うにと教えられたものである．齋藤安俊先生と北田正弘先生

の著書｢金属学のルーツ」(1)の言葉を借りれば，｢金属間化合

物の機能材料としての華々しい急展開の陰で，構造用材料へ

の期待はまさに絶望的ともいえる惨めな状態が続いた．」わ

けである．しかし，1979年に東北大学金属材料研究所の和

泉修先生，青木清先生による，B の微量添加による Ni3Al の

延性の劇的な改善の発見以降，構造用材料としての金属間化

合物は，一気に表舞台に躍り出た．その後，国内のみならず

欧米を中心に全世界的な，いわゆる構造用金属間化合物ブー

ムが到来することになる．その間，自動車のターボチャージ

ャーや航空機のタービンブレードへの実用化が着実に進めら

れる一方で(2)，金属間化合物を対象とする，結晶構造，格子

欠陥，結晶塑性，相変態・相安定性，組織制御，さらには材

料プロセッシングに関する「金属間化合物学」ともいうべき

新しい学問体系が構築されてきた(3)．こうした学問は，構造

用材料としての金属間化合物を念頭に置いたものであるが，

ボーイング787に搭載された TiAl 系材料に見られるよう

に，学問の構築と同時に，明確な実用化をターゲットとして

研究開発がなされたことから，取り扱う学問分野は多岐に渡

った．その上，広範な分野を網羅する「金属間化合物学」の

構築過程において見出された知見は，金属間化合物材料への

適用だけにはとどまらなかった．例えば，全く新しい概念か

らなる新規耐熱材料の開発から，ステントや人工関節といっ

た生体内埋入インプラント部材，さらには創薬，再生医療，

生体組織構造の解明といった，一見して金属間化合物とは全

く無関係かと思われる生命科学分野にまで及んでいる．この

新たな挑戦への駆動力は，金属間化合物学の持つ多様性に加

え，学生時代から若手研究者として同じ時代をこの分野で過

ごした筆者らにとっては，1990年代末に迎えた第一波金属

間化合物ブームの終焉によるところが大きかった．同時に，

金属間化合物学をベースとした自らの研究の方向性を考える

良いきっかけともなった．

本稿では，同時期に学生，そして若手研究者として，とも

に金属間化合物分野で切磋琢磨した 3 人の筆者らが，第一

波金属間化合物ブーム終焉の後に，「金属間化合物学」を素

地としながら，いかに現在の研究分野へと変化を遂げていっ





図 1 Mo8.5 atSi13.2 atB 合金と他の先進耐熱材
料との降伏強度の比較(13)．添付の写真は，
1800°C，24時間熱処理した Mo8.5 atSi13.2
atB 合金の微細組織の反射電子像(13)．
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たのかをまとめた．つまり金属間化合物研究で生み出された

学理を基に，グリーンイノベーションからライフイノベーシ

ョンに至るまで研究展開した 3 つの例について，その経緯

を簡単に示しつつ，最近の研究について紹介する．

. 構造用金属間化合物研究から新 Mo 基超高温材料

研究へ

 MoSi 系金属間化合物との出会い

1997年 7 月，筆者の一人である吉見は，日本学術振興会

海外特別研究員制度のサポートで，米国の Oak Ridge 国立

研究所に渡った．折しも米国では，同年，Molybdenum Sili-

cides に関する米国エネルギー省の新たな Basic Energy

Science (BES) Program が全米を挙げて始まったところで

あり，Oak Ridge 国立研究所は研究拠点の一つとして猛ス

タートを切ったところであった．この BES Program が採択

されるきっかけとなったのが，1996年に報告された Mo5Si3
金属間化合物の耐酸化性に対する B 添加の効果であった．

MoSi 系ではそれまで，スーパーカンタルとして知られる

MoSi2 が優れた耐酸化性を有するのに対し，Si 濃度が低い

Mo5Si3 になると耐酸化性は著しく劣化することがすでに知

られており，その化学的原因も明らかにされていた．したが

って，耐酸化性の観点から，耐熱・構造用 MoSi 系合金と

して研究対象になっていたのは，MoSi2 合金のみであった．

ところが1996年，Iowa State University の Ames 研究所の

Meyer と Akinc は，Mo5Si3 に B を添加することで，その耐

酸化性が劇的に改善されることを発表した(4)(5)．この発見に

よって，これまで組成範囲が MoSi2 周辺に限定されていた

MoSi 系合金の研究は，一気に高 Mo 濃度側へと移ってい

った．吉見は Oak Ridge 国立研究所に着任早々，Mo5Si3 単

結晶の結晶成長と結晶塑性の研究に取りかかった．しかし事

態は，その後一年足らずのうちに変化した．Mo5Si3 単結晶

の結晶成長は，すでに Los Alamos 国立研究所のグループが

着手しており，弾性率，熱膨張係数，硬さ，へき開挙動等に

関するデータが早々と伝わってきた(論文の発表は1999

年(6)(7))．彼らの結果から，Mo5Si3 結晶そのものの低い靭性

と，熱膨張係数の強い結晶学的異方性が明らかとなった．熱

膨張係数の結晶学的異方性が大きいということは，多結晶体

が高温から低温に冷却される過程でバルク内部に大きな熱応

力が生じることを意味しており，結晶粒の低靭性とともに，

健全な多結晶 Mo5Si3 が得られなかった原因を理解するのに

十分であった．そこで研究の対象は，直ちに新たな金属間化

合物(ボライド化合物)Mo5SiB2 へと移っていった．吉見は

結局，2 年間に渡る Oak Ridge 国立研究所滞在中，Mo5Si3
単結晶のすべり系と高温結晶塑性の研究に従事した(8)(9)が，

1999年 7 月に帰国する頃には，人々の関心は完全に

Mo5SiB2 へと移ってしまっていた．

吉見が Oak Ridge 国立研究所の滞在期間もあとわずかと

なった頃，京都大学の山口正治教授のグループの伊藤和博博

士が，Mo5SiB2 の単結晶の作製に成功したとの噂が入って

きた．その後，伊藤らによって，Mo5SiB2 単結晶の物理

的，機械的性質がまとめられた(10)(11)．Mo5SiB2 の最大の魅

力は，その優れた高温強度と同時に，平衡状態において Mo

固溶体と共存するという点である．Mo，Mo3Si，Mo5SiB2，

Mo2B 等の相平衡に関しては，細部に多々議論の余地があっ

たにせよ，1950年代には MoSiB 三元系平衡状態図が報告

されており，Mo 固溶体と Mo5SiB2 の二相共存もすでにわ

かっていた(12)．しかし，伊藤らの Mo5SiB2 化合物の優れた

機械的性質の報告は，後の MoSiB 系合金の研究への盛り

上がりに拍車をかけた．

 Mo5SiB2 を強化相とする新規な MoSiB 系合金の材

料設計

いずれにせよ，Mo5SiB2 相の登場により，MoSi 系合金

にも明るい兆しが見えてきた．それは，金属間化合物分野全

般にわたって大きな課題とされてきたことでもあるが，金属

一次固溶体相との複合化による破壊靭性改善の可能性であ

る．これを契機に，Mo 固溶体と Mo5SiB2，それに Mo3Si

の三相合金の研究が非常に活発になった．吉見らは，主に

Mo 固溶体と Mo5SiB2 の二相からなる合金の熱膨張，高温

強度および酸化挙動を調査し，Mo5SiB2 母相中に Mo 固溶

体が分散した組織を有する Mo8.5 atSi13.2 atB 合金

が極めて優れた高温強度を示すことを明らかにした(図

)(13)．これによって，Mo 固溶体と Mo5SiB2 を主相とする

新規な超高温材料創製の可能性が見出されることとなった．

一方，米国や EU では，Mo 固溶体と Mo5SiB2，それに

Mo3Si の三相合金に研究が集中した．その理由の一つは，組

成の制御が比較的容易であったことが考えられる．しかしも

う一つ関連することは，1997年に米国で取得された Berczik

の特許である(14)(15)．Berczik は，Mo 固溶体，Mo5SiB2，

Mo3Si の三相合金において，Mo 固溶体の体積率を増加させ

ることで，室温から高温の破壊靭性が顕著に改善されるとし

た．この三相合金の組織と破壊靭性の問題は，その後2000





図 2 1800°Cにおける MoSiB 系平衡状態図(19)．
図 3 各種 Mo 合金と Ni 基超合金のクリープ応力とラ

ーソン・ミラー因子の関係(20)(21)．
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年代に入り，Oak Ridge 国立研究所の Schneibel らによっ

て，粉末冶金法で作製された試料を基に系統的に研究された

(例えば，文献(16)(18))．しかし Schneibel らの調査で

は，三相合金の室温の破壊靭性の改善は，Mo 固溶体の体積

率が約50に達してもおよそ12 MPa m に留まってい

る(18)．なかなか，Ni 基超合金のような高い破壊靭性値に達

しないのが現状である．現在，この原因として世界的に認知

されているのが，Mo 固溶体への Si 添加による著しい固溶

強化である．事実，最近の河と吉見らの研究(19)によれば，

Mo 固溶体中に約 5の Si が固溶できることが明らかになっ

ており，これが Mo を著しく硬化させる．近年は，MoMo5

SiB2Mo3Si 三相合金において，Mo 固溶体中の Si 濃度をい

かにして低減すべきか，という問いに関心が寄せられてい

る．この問題の解決策として，Mo 固溶体と Mo5SiB2 の二

相化が考えられる．三相合金中の Mo 固溶体の Si 濃度は，

平衡状態図(図(19))から明らかなように，MoMo5SiB2

Mo3Si 三相三角形の頂点の組成に相当するため，おのずと高

い値となる．そこで，合金組成を MoMo5SiB2 二相域内に

制御すれば，Mo 固溶体中の Si 濃度を 2程度まで低減させ

ることができるはずである．

しかし，問題はそれほど単純では無かった．2010年，

Brown 大の Kumar らは，Mo 固溶体，MoMo5SiB2 二相材，

MoMo5SiB2Mo3Si 三相材それぞれの高温引張クリープ強

度を，世界で初めて報告した(20)．その結果は第 2 世代単結

晶 Ni 基超合金と比較され，MoMo5SiB2 二相材や Mo

Mo5SiB2Mo3Si 三相材はもとより，Mo 固溶体でも比較的

良好な高温クリープ強度を発揮することが示された(図)．

これによって，Si や B を添加元素した新規な Mo 基超高温

材料への期待はさらに高まった．しかし Kumar らは，Mo

固溶体の比較的良好な高温クリープ強度は，Mo 固溶体に対

する Si の固溶強化であることを指摘している．したがって

現時点では，破壊靭性と高温クリープ強度に関して，Si の

効果は全く正反対の評価が与えられていることになる．しか

しそれ以上に注意すべきことは，吉見の分析によれば，

Kumar らが報告した上記 Mo 固溶体の高温クリープ強度は

実用 Mo 合金 TZM とほぼ同じ，また残念ながら，二相，三

相合金の高温クリープ強度は実用 Mo 合金である TZC や

MHC(21)に及んでいないという点である(図 3)．さらに，

TZC や MHC はいずれも炭化物分散型の Mo 固溶体基の合

金であることから，MoMo5SiB2 二相合金や MoMo5SiB2

Mo3Si 三相合金に比べて，破壊靭性という観点でもはるかに

優れているはずであり，一瞬 MoSiB 合金の魅力が薄らい

だかに見えた．

 新規 Mo 基超高温材料に向かって

それでは，なぜ実用 Mo 合金は Ni 基超合金を置き換え

て，例えば高圧タービンブレード等に応用されなかったの

か吉見は，主に 2 つの理由があったものと推測する．1 つ

めは，耐酸化性の問題である．実用 Mo 合金は，保護皮膜を

形成する Cr や Al，Si といった元素を含んでいない．した

がって，耐酸化性に関しては全く期待ができず，耐酸化コー

ティングのみに頼らざるを得ない状況である．もう一つの理

由は，密度の問題である．高圧タービンブレードへの応用と

いう点では，こちらの方の障害が大きいのかもしれない．

Mo 合金の密度はおよそ 10 g/cm3 である．Ni 基超合金の密

度が 8～9 g/cm3 であるから，Mo 合金の方がわずかに重い

ことになる．わずかな違いに見えるが，高速回転するタービ

ン部では強い遠心力が作用するため，タービンブレードの密

度が 10 g/cm3 ともなれば，ローター部の設計を根本的に変

える必要が出てくる．少なくとも，Mo 基合金の密度を Ni

基超合金と同じにデザインできない限り，Mo 合金が Ni 基

超合金を置き換えて高圧タービンブレードに利用されること

は無いだろう．ちなみに，前述の Mo8.5 atSi13.2 atB

合金の密度は約 9.3 g/cm3 であり，依然 Ni 基超合金の密度

に比べて少々高い．

そこで吉見らは，上記の問題を全て解決できるかもしれな

い，新しい Mo 基の合金系を見出した．それが，TiC を添加





図 4 アーク溶解法によって熔製後，1800°C，24時間
熱処理した MoSiBTiC 合金の微細組織の反射
電子像(22)．
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した MoSiB 合金である(22)．この合金中では Mo 固溶体や，

Mo5SiB2，さらに Mo3Si がいずれも TiC と相平衡する(図)

ため，MoSiB 合金の特徴を維持しながら TiC の体積率を

自在に変化させることができる．そこで例えば TiC の体積

率を20にすると，Mo 固溶体の体積率が60ほどであって

も，合金全体の密度は 9 g/cm3 を下回る．また，凝固過程

で共晶反応により組織の微細化や均質化を図ることができ，

組織制御が容易になるなどの利点もある．現在，この Mo

SiBTiC 合金の高温強度や室温の破壊靭性などを調査中で

ある．今後，新規な Mo 基超高温材料創製に向けて，組成の

最適化や新たな合金元素の選択などのほかに，組織制御のた

めの材料プロセッシング，さらには耐酸化性の付与のための

対策など，さらに多くのことを検討する必要がある．

以上，本節では，1996年から始まった新しい MoSi 金属

間化合物研究の動き，そして Mo 基超高温材料研究に至まで

の15年間にわたる変遷を簡単にまとめた．15年間，時には

渦中の研究者の一人として，時には隣の芝生を羨望の眼差し

で見つめる童幼がごとく，MoSi 系合金研究の流れに身を

置く結果となったが，結局はナノテクノロジーとは無縁な研

究テーマで一命をつなぐことができた．Mo 基超高温材料が

世に出現するその瞬間を，ただただ目の当たりにしたいと願

って止まない．

. 構造用金属間化合物研究から生体用形状記憶・超

弾性合金の研究へ

 金属間化合物としての NiTi の研究

金属間化合物の高温構造材料としての実用化には，3 つの

課題があるとされる．すなわち， 室温延性(靭性・加工

性)， 高温強度(クリープ)， 耐酸化性，である．多結晶

体の変形では，von Mises の条件を満たす必要があり，転位

が活動しやすいよう，対称性が高く単位格子の小さい結晶構

造が良いとされる．また，耐クリープの観点からは高融点で

あり，耐酸化性からは安定な被膜を形成するために Al, Cr,

Si, Ti などを構成元素として含む化合物が良いとされる．こ

れらから，1980年代初期には高温構造用金属間化合物とし

て，B2 型 FeAl や NiAl，L10 型 TiAl，L12 型 Ni3Al が主に

研究されていた．ちなみに，筆者らが大学院生から助手の頃

は，吉見は FeAl，細田が NiAl，中野は TiAl の研究をそれ

ぞれ行っていた．筆者のうち，細田は，当初，第三元素添加

により B2 相を安定化した構造用 NiTi の機械的性質の研究

を行っていた．なお，形状記憶合金としては TiNi，チタン

ニッケル，またはニチノールと言われることが多いが，金属

間化合物分野では NiTi またはニッケルチタンと言われるこ

とが多いので，本稿ではこちらを使う．NiTi は実用形状記

憶合金としてよく知られているが，さらに，耐摩耗性も良

く，さらに防振性が高いなどの機能も有する多機能な金属間

化合物である(23)．室温延性に関しては，B2 型 NiTi のすべ

り系は〈100〉{011}とされており(24)，それでは von Mises の

条件を満たさないので多結晶材料の加工はできないはずだ

が，例外的に冷間加工ができる金属間化合物である．転位に

よるすべり変形は，形状記憶合金として利用する場合には，

形状記憶の不完全性につながるため邪魔者と思われがちであ

る．実際，実用化には，転位による残留ひずみが入らないよ

うにするための形状記憶・超弾性の安定化が極めて重要とな

る．このような処理を形状記憶・超弾性処理という．これ

は，マルテンサイトによる変形を抑制しないように，かつ，

すべり変形を効果的に抑制することによって達成できる．し

かし，そのために最も重要な強化法は，冷間加工による加工

硬化である．すなわち，加工，転位によるすべり変形は，形

状記憶合金の特性向上に不可欠なプロセスなのである(25)．

NiTi の高温変形については，他の B2 型化合物同様，体心

立方基調の結晶構造であり拡散が起こりやすいために，高温

強度はあまり高くない(26)．耐酸化性については，本合金の

被膜は酸化チタンであり，700°C以上で大きく酸化が進むた

め(27)あまり良くは無いが，大気中の熱間加工ができる程度

には良いこと，および，チタンと同程度の耐食性を有するな

ど，耐食性は良好なことが知られている(28)．相安定性に関

しては，NiTi 二元系状態図には630°Cで NiTi→Ni3Ti＋

NiTi2 の共析分解が明記されているが(29)，実際に NiTi を

600°C以下で熱処理しても共析分解は認められない．以前の

状態図では低温まで安定な相と描かれており(30)，現在でも

一部の研究者は，NiTi は低温まで安定であると考えてい

る．なお，Ni 過剰側組成の NiTi を400500°Cで熱処理する

と平衡状態図には無い準安定相 Ni4Ti3 が生成する(31)．この

Ni4Ti3 は NiTi 系で最も重要な析出物であり，形状記憶・

機械的特性を劣化させずに NiTi を大きく強化する唯一の第

二相である．このように，広く実用化されている NiTi では

あるが，実は塑性変形挙動や相安定性の詳細について，今で

もまだまだ不明な点が多いのが現状である．

NiTi 合金を，B2 相が安定な温度域だがマルテンサイト変

態温度 Ms よりも少し高い程度の温度で変形させると，温度

上昇にともない見かけの降伏応力が上昇する，いわゆる強さ

の逆温度依存性が見られることがある(32)．これは L12 型の

一部に見られる KearWilsdorf 機構(33)によるものではな





図 5 擬基底状態解析による NiTi への第三元素置換挙
動の計算結果．なお，両構成元素 NiTi を結ぶ
線を追加してある(38)．
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く，応力誘起マルテンサイト変態によるものであり，誘起応

力が ClausiusClapeyron の関係式 ds/dT＝－DH/eT に則っ

て試験温度の増加に対し線形に増加することによる．なお，

ここで，s は見かけの降伏応力(マルテンサイト誘起応力)，

T は試験温度，DH は母相からマルテンサイト相への変態エ

ンタルピー変化，e は変形方向への変態ひずみ，である．こ

のような強さの逆温度依存性は，組成にもよるが，通常の

NiTi では超弾性の発現する室温近傍の温度範囲で見られ

る．しかし，より B2 相が安定で，応力誘起変態が起きない

高温度域である200400°Cにおいても降伏応力と加工硬化係

数に逆温度依存性が見られる(34)．これは CoTi(35)のような

すべりによるものと，Ni4Ti3 の析出強化によるものの 2 つ

の可能性があり，これもまだ十分には解明されていない．

 添加元素置換挙動と欠陥構造

NiTi の B2 相の塑性変形の研究において，室温でも高温

相の B2 相を安定化し，マルテンサイトによる変形が起きな

いようにするためには，非化学量論組成で，かつ，単相化の

ために第三元素の添加が必要となる．なお，L12 型 Ni3Al の

研究でも，単結晶作製のために L＋NiAl→Ni3Al の包晶反

応(36)を抑制する必要があり，第三元素添加が行われること

が一般的である(37)．非化学量論組成や第三元素の添加は，

解析が複雑になるため基礎研究では嫌われることもあるが，

相や組織の単純化ができるため，二元系合金と比べむしろ解

析が容易になる場合もある．かつて，東京工業大学鈴木朝夫

先生は，実験的には真の意味での化学量論組成化合物は作製

できず，必ずどちらかの構成元素が過剰となる非化学量論組

成となるため，非化学量論組成の化合物の性質を外挿するこ

とで化学量論組成における性質を求めるべき，と良く言われ

ていた．さて，添加元素を含む金属間化合物では，第三元素

の置換サイト，および，構成元素の非化学量論組成からのず

れに伴う欠陥構造により，固溶強化や欠陥強化の度合いが変

わり，また，逆位相境界エネルギーなどの面欠陥エネルギー

の変化により転位の分解形式や活動様式などが変化し，した

がって，解析にあたり，その原子配列を知ることが重要とな

る．しかし，当時は第一原理計算なども発達しておらず，添

加元素置換挙動や欠陥構造のタイプを知ることは難しい問題

であった．なお，欠陥構造とは，化学量論組成より過剰とな

る原子が異なる原子サイトを占める置換型(反構造)欠陥，不

足する原子サイトに構造空孔が生成する空孔型(構造)欠陥，

に大別される．欠陥構造のタイプや添加元素の置換挙動は，

半経験論として， 電子化合物の場合には電子原子比 e/a

を一定化するように構造空孔が入る， 大きな原子は小さ

な原子サイトに置換できず空孔となる， 周期律表で同族

の元素は同じサイトに入る， 同程度の大きさの原子は同

じサイトに入る， 3 元系状態図上で単相領域の伸びてい

る方向に添加元素が置換する，などと言われていた(38)．も

ちろん，これらは半経験則として正しい．しかし，例えば，

51 atNi48 atTi1 atCo などの組成の NiTi 合金を考

えると，果たして，添加した Co は，化学量論組成よりも過

剰な Ni を押しのけて Ni サイトに入るのか，あるいは過剰

な Ni ともども不足する Ti サイトに入るのか，あるいは，

Ni も Co もともに Ni サイトに置換し，その結果，原子数的

に不足する Ti サイトに構造空孔が導入されるのかさら

に，温度上昇にともない，長範囲規則度も変化し，物性にも

影響を与える．このようなモチベーションから，原子間結合

エネルギーを基に，添加元素を含む非化学量論組成金属間化

合物の原子配列の予測手法を構築することを試みた．その結

果，これらの原子配列については実験的な研究も多々ある

が，規則度が高い場合にはかなり精度良く予測できるように

もなった(39)(40)．一例として，図に擬基底状態(絶対零度

直上)における NiTi の第三元素置換挙動を示す．図中，Ni

サイト優先置換元素と書かれた領域の元素は，組成に依らず

Ni サイトを占有し，逆に Ti サイト優先置換元素と書かれた

領域の元素は常に Ti サイトに置換する元素である．また，

両サイト置換元素と書かれた領域は，Ni および Ti が化学量

論組成より不足するサイトを占める第三元素である．なお，

その後の研究により，さらに，両サイト置換原子について，

◯ 図中 Ni と Ti を結ぶ線上およびその近傍にある添加元素

(Fe など)が置換する場合，エネルギー状態がほとんど変化

しないため，NiTi に大量に固溶できるが，◯ その線より原

点方向に近づくほど(図中で右上側，Cr，Mo など)，NiTi

と第三元素 X の二相分離傾向となり，固溶限が減少してい

くこと，◯ その線より左下側で，どちらの化合物形成エネ

ルギーも負に大きくなる元素ほど(Al，Si など)，3 元化合物

が安定化するため，やはり NiTi への第三元素の固溶限が減

少すること，などが解明できた．このように，この種のグラ

フより，第三元素の置換挙動や固溶限なども理解・予想する

ことができる．これは，多元系における相領域の予測(41)も

含め，細田のその後の形状記憶合金の研究開発に大きく影響

を与えることになった．なお，蛇足であるが，このような研





図 6 NiTi の Ms に及ぼす第三元素添加による影響を d
軌道および s 軌道の価電子数の和で整理した図．
ここでは遷移金属元素のみを示し，3d，4d，5d
各長周期で分けてある．
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究を通じて，金属学会講演大会にて筑波大学宮崎修一先生と

知り合い，毎回の講演大会の度に NiTi の研究についてディ

スカッションさせて頂いたり，実験データを頂くようになっ

た．そのようなことが無ければ，その後，細田が筑波大学に

勤務することは無かったかもしれないとつくづく思う．是

非，大学院生や若手研究者の方々は，講演大会では単に発表

のみではなく，遠慮無い積極的な質疑や，個別にでも色々な

先生方に議論や質問をぶつけてみていただきたいと思う．

 マルテンサイト変態温度と置換挙動，規則度の関係

1994年から細田はアメリカのワシントン大学井上漢龍先

生の研究室に留学させて頂くことになり，本格的に形状記憶

合金の研究に足を踏み入れることになった．そこで，以上の

ような金属間化合物の研究を，無拡散変態に応用することを

試みた．NiTi の Ms に及ぼす添加元素の影響については系

統的な研究があり， e /a に依存することが知られてい

る(42)(43)．しかし，3d 遷移金属元素の中で Cr はこの関係か

ら外れている．同様のずれは TiPd への V 添加でも見られ

る(40)．このようなずれは，組成的に予想した置換挙動と実

際の原子配列のずれにより起こるのではないかと考え，置換

挙動や欠陥構造を考慮する方法を考えた．そこで，一般的に，

Ms は組成変動に対し線形に変化するという実験事実から，

第三元素 X を含む非化学量論組成 AB 化合物の Ms につい

て，次のような関係式を提唱した．

MEXP
s ＝M 0

s＋ ∑
i＝A, B, X

∑
j＝A, B

DMi at j
s Ci at j ( 1 )

ここで，MEXP
s は実験的に得られる Ms，M 0

s は化学量論組成

AB が完全に規則化したときの Ms であり，DMi at j
s は 1 at

の i 原子が j サイトを占めたときの Ms の変化量，および

Ci at j は j サイトを占める i 原子の濃度(at)である．ただし，

i＝j の時の DMs は 0 である．添加元素による Ms 変化はそ

のサイトにおける価電子濃度に比例するとすれば，組成的に

Ti サイトに置換するように Cr を添加した NiTi において，

他の添加元素と同じ e/a 依存性を示さない理由は，実際には

Cr が両サイトに置換し，Cr が Ni サイトをも占めるために

その分の Ni が追い出されて Ti サイトに置換し(反構造欠

陥)，その反構造欠陥となる Ni によりさらに Ms が低下する

ためと考えることで説明できた(43)．これより，各サイトを

占める反構造欠陥と第三元素の効果を独立に扱い，その和と

して変態温度を扱うことができる．また逆に，実験的に求め

た変態温度と各欠陥の変態温度変化量を用いると，それぞれ

の欠陥濃度，すなわち原子配列を予想できることがわかっ

た．第三元素の置換サイトによる Ms への影響を図に示

す．このように，各長周期毎に良い線形性を示し，変態温度

は価電子数に対して直線的に変化することがわかる．これら

から求めた原子配列の予測値は，ALCHEMI などによる実

験事実(44)などとも良く一致した．このように，マルテンサ

イト変態温度も，添加元素置換挙動や欠陥構造と密接に関係

することが示された．なお，NiTi の Ms の添加元素依存性

は，e/a よりも Ni 基超合金の材料設計 PHASECOMP に使

われる N[ 値(electron hole number)や，相安定性の整理に

用いられるメンデレーエフ数を用いる方がより良く整理でき

る(45)．このような因子を用いるという発想自身が，金属間

化合物の研究者ならではだと思う．

以上は置換挙動の例であるが，より単純に規則度の影響を

考えることもできる．NiTi などの形状記憶合金の動作で

は，変形加熱冷却という温度サイクルが必要となるため，

特に冷却速度が律速となり，薄膜でも TiNi 二元系合金では

数十 Hz 程度，高速動作を目指して添加元素により変態温度

を高めた TiNiPd では最高 100 Hz 程度の動作を示す(46)．

これに対し，Ulakko らは，磁気ドメインがマルテンサイト

バリアントと等しくなる場合，結晶磁気異方性を駆動力とし

て双晶変形(バリアント再配列)が起こることを見いだし

た(47)．この場合は等温動作であるため，NiMnGa などの磁

性形状記憶合金は，形状記憶合金としての大歪みと，kHz

レベルの高速駆動を兼ね備えた新規アクチュエータ材料とし

て期待でき，以後，世界的に研究が盛んである．さて，

NiMnGa は，高温から順に bcc→B2→L21(ホイスラー)とい

う規則不規則変態を有する金属間化合物である(48)．このマ

ルテンサイト変態温度とキュリー温度は e/a により整理でき

ることが報告されている(49)．しかし，同じ e/a 値となる合

金でも，Ms のずれの範囲は 100 K 程度にもなる．このよう

な規則不規則合金の場合，長範囲規則度 S はあまり高くな

らず，かつ，熱処理条件により規則度が変わる．NiMnGa

でも熱処理による規則度の変化については報告がある(50)．

しかし，NiMnGa の場合，急冷でも不規則相(bcc と B2)が

凍結されずに L21 相が形成されることもあり，2000年まで

は，変態挙動を考えて規則化熱処理を行っていた研究例は細

田の知る限り無かった．そこで，規則化熱処理条件を変え，

異なる規則度の NiMnGa を作製し，DSC により Ms を，X





図 7 NiMnGa のマルテンサイト変態温度と L21 母相
における長範囲規則度 S の関係(51)．S の低下に
ともない Ms が低下する．なお，S は X 線回折プ
ロファイルの規則格子反射強度と基本反射強度
の比を用いて求めている．
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線回折測定により規則度を測定し，その関係を調べることと

した(51)．その関係を図に示す．横軸は S2 であり，図よ

り，規則度の二乗に比例し規則度が低下すると Ms が低下す

ることがわかる．なお，AB 二元合金において，規則度 S の

二乗を原子配列で考えた場合，マクローリン展開の 1 次項

までならば，式( 1 )と等価と言える．このように，組成を

変えなくても，規則度により変態温度を変えることもできる

ことを明らかにした．

 生体用形状記憶・超弾性材料への展開

現在では，これらの知見を活かし，生体用形状記憶材料へ

の展開と開発を行っている．特に超弾性材料は，超弾性状態

における見かけのヤング率がほぼゼロであるため，極めて柔

らかい．このため，生体軟組織用，特にステント，コイル，

カテーテルなど血管内治療器材として適している．現在は

NiTi が使われているが，Ni が金属アレルギー性の強い元素

であることから，Ni などの生体アレルギー性元素を用いな

い，より安全な生体用形状記憶材料が求められている．ま

た，手術では，レントゲン撮影を繰り返し行い治療器材の場

所を確認しながら設置を進めるのであるが，Ni と Ti もとも

に 3d 遷移金属で軽いため，レントゲンに写り難いという欠

点もある．そこで，細田らは AuTi に着目した．AuTi は形

状記憶合金であり，両構成元素とも生体適合性が良く，また，

Au がレントゲン造影性に優れる元素でもあることから，

AuTi は NiTi を超える医用機能材料として期待できる．し

かし，AuTi は化学量論組成において Ms が607°Cの高温形状

記憶合金であり，このままでは人体に使用することはできな

い．そこで，CoTi が安定な B2 相であること，および，

AuTi と CoTi が全率固溶体を形成するとの予測を基に，

AuTi の Au サイトに Co を置換することで，Ms を607°Cか

ら連続的に体温以下にまで低下できることを見いだし，ま

た，室温での超弾性の発現にも成功した(52)．現在は，デバ

イス化に必要な細線化加工技術の研究も進めている．

また，体内治療機器として，外部からの磁場で操作できる

磁性形状記憶合金についても着目し，NiMnGa 粒子分散樹

脂複合材料の開発を進めている(53)．この場合，金属間化合

物によく見られる粒界脆性を利用して，多結晶インゴットを

機械粉砕することで単結晶状 NiMnGa 粒子を作製し，それ

を延性的かつ生体に安全な樹脂と複合化することで，磁場で

駆動できるアクチュエータ材料となる．この開発では，粒界

脆性に加え，さらにホイスラー構造の金属間化合物では転位

が活動し難いことを有効に活用している．さらに， TiNb

系や TiMo 系などの bTi 系生体用超弾性合金(54)も，これ

らは不規則合金ではあるが，相安定性の設計指針を利用し開

発した合金である．また，「金属間化合物学」から応用でき

る強化法や組織制御なども活用している．いずれの材料も，

実用化にはしばらく時間が必要であると感じているが，高温

構造用金属間化合物の実用化にチャレンジしていた際の，

「室温延性，高温強度，耐酸化性」の克服と比べると随分と

楽には感じる．脆性も，むしろプロセス的には有利になると

きもあるなど，金属間化合物の基礎研究から得られた知見を

他の分野に応用することはまだまだ他にも広く利用できると

感じており，それにより，今後もさらに広い分野で新機能・

構造材料が開発できると確信している．

. 構造用金属間化合物研究から生体骨組織・生体材

料研究へ

 金属間化合物の塑性異方性と高次規則構造

構造用金属間化合物の特異な力学特性の原因は，その特異

な原子種の規則配列に依るものが多い．Ni 基超合金を超え

る高温比強度の実現のためにターゲットとされた Tirich

TiAl 金属間化合物，さらにその遥か上の超高温度での耐用

を目指すシリサイドは，結晶構造の異方性ゆえに特定方向に

対し特に優れた高温強度や異常強化現象を引き起こ

す(2)(55)(56) ． さ ら に ， Ni3X ( X ＝ Al, Nb, Ti な ど )化 合

物(57)(58)，そして一部の遷移金属ダイシリサイド(56)は，強

固な異種原子結合に基づく規則原子配列から，合金組成や温

度に依存して相安定性が変化し，結晶構造や異種原子配列を

ある程度まで自在に操ることが可能となる．その上，金属間

化合物の特徴である異種原子の配列が，さらに高次に発現す

る場合もあり，Alrich TiAl 金属間化合物(59)や NiMo 系金

属間化合物(60)では，それぞれベースの規則配列に加え，濃

度変調により「規則相中の規則相」(61)ともいうべき様々な高

次規則構造が現れ，力学特性にも強い影響を与える．

具体的には，例えば化学量論組成よりも数 Ti 側の Ti

rich TiAl では，g 母相と僅かに存在する a2 相との二相組織





図 8 MoSi2(C11b)/NbSi2(C40)からなる層状組織(図
(a))．積層周期がそれぞれ 2 層，3 層と異なるだ
けで，両者は類似の結晶面をもち，その(110)C11b

と(0001)C40 が，積層することで高温強度に優
れ，特定方位への降伏応力の異方性を示す(図
(b))層状組織となる．C11b 構造相は，C40 相に
対して，3 つのバリアント関係を持つ(64)(65)．
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において，優れた強度，延性バランスを発揮する．その原因

究明と特性改善に向けた合金探索や組織制御が行われてきた

が，この化合物の最大の特徴は，層状組織の形成にある．こ

の組織は，L10 型構造を持つ g 相の{111}と D019 型構造の

a2 相の(0001)とが類似な原子配列を持つために整合性を保

ちつつ層界面を形成する(62)．層状組織の特性解明には，層

状組織を一方向に揃えた TiAlPST 結晶が重要な役割を担

ってきた(55)．中でも層状組織に存在する a2 相の体積率は，

僅か 10 vol程度であるにもかかわらず，TiAlPST 結晶の

力学特性は，a2 相の変形モードに強く支配される(63)．この

ことは，a2 相の結晶系が六方晶であり，結晶学的異方性の

強い D019 型構造を示すことに由来する．さらに，超高温材

料として期待される遷移金属ダイシリサイドにおいても，相

安定性の近い MoSi2(C11b)/NbSi2(C40)の 2 相組織は，積層

周期がそれぞれ 2 層，3 層と異なるだけで，図に示すよう

な(110)C11b と(0001)C40 からなる層状組織を形成するととも

に，力学特性は異方性を示すようになる(64)(65)．

こうした金属間化合物の示す結晶学的異方性にヒントを得

て，骨組織の微細構造と機能の解明，さらには骨再生やイン

プラント設計に活かすための研究が始まった．

 骨組織におけるアパタイト/コラーゲンの配向性解析

金属間化合物において，強化相としての役割を担う対称性

の低い異方性結晶構造は，一般的には多結晶における von

Mises の条件を満足できない場合が多く，結晶粒界でのひず

みの連続性を保てないことから，しばしば破壊に至る．とこ

ろが，自然界の重力下のもとで多様化した植物や生体組織

は，むしろ特定方向に異方性を強く発揮し，しかもマルチス

ケールにてその機能を協調的に発現させる場合が多く見受け

られる(66)．生体組織の中でも構造・機能特性を発揮する骨

もその典型例であり，その主要成分であるコラーゲンとアパ

タイトは，コラーゲンの走行に対して，六方晶系のアパタイ

ト結晶子の c 軸がほぼ平行に配列することで力学特性に異方

性を与える(67)．これは必要な方向に必要な機能を発揮する

ための自然が勝ち得た構造であると考えられ，骨部位に応じ

てアパタイト/コラーゲンの配向性には大きな違いが生じ

る(68)(69)．

骨組織の評価は，現状では，レントゲンや CT(Computed

Tomography)等によってアパタイトの密度(BMD: Bone

Mineral Density)を基準とした解析が主流であるが，アパタ

イトが六方晶系の異方性の強い結晶構造を持つナノ結晶子で

あることに注目すれば，集合組織を微小領域 X 線回折法や

透過型電子顕微鏡法により解析することで，骨組織の微細構

造の評価が可能となる(70)．

図に示すように，成熟骨皮質骨部にて，数 10 nm オー

ダーのアパタイト結晶子は，部位に応じたユニークな c 軸配

向性を示す(69)．尺骨(長管骨)，下顎骨，椎体骨では，それ

ぞれ，骨長軸方向(C)，近遠心方向(C)，頭尾軸方向(C)に

沿った一軸配向性を示す．一方，膜性骨化により扁平骨を形

成する頭蓋骨では，B，C 方向を含む骨面内に沿った 2 次元

配向性を示す．さらに，下顎骨における歯冠直下では，近遠

心方向(C)よりもむしろ咀嚼荷重方向(B)に強い配向性を示

すようになる．こうした部位に応じた特徴的な配向化は，in

vivo での応力分布と深く関連しており，特に強い c 軸配向性

の認められた軸方位は，in vivo での最大主応力方位と一致

する．

 アパタイト配向性を基準にした再生・疾患骨の解析と

配向化機構の解明

アパタイト配向性は，正常骨の部位に依存した応力分布の

みならず，再生骨や遺伝子変異を含む疾患骨に対しても敏感

に変化する(71)．例えば，欠損骨部が再生された再生骨のア





図 9 代表的な生体骨成熟皮質骨でのユニークな生体ア
パタイトの配向性(69)．骨部位に応じて配向性は
大きく変化し，正常骨では，in vivo 応力分布や
成長などが支配因子となる．この場合，無配向時
には約 2 の値を示し，骨部位に応じた特徴的な c
軸配向性を示す．

図10 様々な支配・影響因子に基づく骨系細胞レベルで
のアパタイト/コラーゲン配向性制御機序(74)．

図11 骨生体材料学の概念図．生物生体組織から人工生
体組織までを連続的に捉え，有機的に段階ごとに
結合することで，新たな学問分野，技術・医療分
野の構築を目指す．

 　　　　　　最 近 の 研 究

パタイト配向性の回復は，骨密度の回復に遅れて進行すると

ともに，その力学特性は配向性によってほとんどの再生期間

支配される(72)．この原因の一つは，応力感受細胞としての

オステオサイト(OCY)周囲の母相が欠損部に不完全に構築

されることから，in vivo での応力が，正常に OCY に伝わら

ないことにある．このことは，最先端の骨再生技術を用いて

も，骨の微細構造までを初期から健全化することは困難であ

り，そのためには配向化を促すようなバイオマテリアルの開

発が必要であることを意味する．一つの方策として，骨異方

性構造にマッチングさせた異方性スキャフォールドは，骨配

向化を促進することが見出されている(73)．

超高齢化社会の我が国においては，骨疾患患者数の増大も

大きな社会問題となっている．変形性関節症(OA)，原発

性・続発性骨粗鬆症，咀嚼障害，遺伝子欠損による骨系細胞

の機能不全や不在，薬剤投与などもアパタイト配向性を大き

く変化させる要因となる(74)．

こうした配向性の変化は，ヤング率をはじめとする骨力学

特性にも影響を与え，配向性と力学特性の間には強い相関を

見出すことができる．ヤング率についていえば，「in vivo 応

力分布⇔BAp 配向性⇔ヤング率の異方性」という関係が導

かれ，メカノセンサーとしての OCY の働きが極めて重要で

ある．つまり，ヤング率に代表される骨力学特性は，骨密度

よりも配向性に対して敏感であり，配向性が「骨質」を表す

指標として極めて重要な役割を発揮する．

図には，これまでの中野らの研究で明らかになった配向

性に作用する因子について示している．変形性膝関節症，骨

成長・咀嚼，骨再生，OVX(卵巣摘出)，Ca 欠損食の投与，

遺伝子組み換え，強制運動等の様々な因子の変化に応じて，

応力情報，OCY の応力感受性，モデリング・リモデリング

サイクルの速度を介して，アパタイト配向性は影響を受け

る(74)．

 アパタイト/コラーゲン配向性に注目した骨インプラ

ントデザイン

必要な方向に必要な力学特性を発揮できる様にアパタイ

ト/コラーゲンの配向性は調整されている．したがって，失

った骨機能を取り戻すためには，完全な骨再生から，体内に

残留する様な骨機能代替のための人工物の適用に至るまでの

全ての局面において配向性の付与・最適化を念頭に置く必要

がある(75)．そのためには，骨類似配向化構造を持つ材料の

開発から，骨が主応力方向に配向化することを利用した骨イ

ンプラントのデザイン等，これまでの骨量・骨密度に注目し

た既存概念から，配向化促進を常に意識したバイオマテリア

ルデザインへと意識を変えていく必要がある．このために

は，生物生体組織から人工生体組織までを連続的に捉え，発
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生学からロボット材料学に至るまで，重みを変えつつ，連続

的に融合し理解するための骨生体材料学ともいうべき新たな

学問体系が必要になるものと考えている(図)．

異方性構造そして異方性力学特性を発揮する金属間化合物

研究からヒントを得てスタートした骨への結晶学的・材料学

的アプローチは，骨密度に代わる新たな指標として，アパタ

イト/コラーゲン配向性が極めて有力な手段であることを明

確に示しており，骨組織評価，疾病診断から骨インプラント

デザインに至るまでの幅広い領域にわたって，その適用が可

能であるものと期待される．

. お わ り に

本稿では，「金属間化合物学」を出発点として，グリーン

イノベーション分野，ライフイノベーション分野へとスピン

オフした 3 つの研究について紹介した．それぞれの研究

は，最先端・次世代研究開発支援プログラムとして，「究極

の耐熱性を有する超高温材料の創製と超高温特性の評価(研

究代表者吉見享祐)」，「3 大成人病の革新的血管治療を実

現する安全・高 X 線造影性・磁場駆動形状可変材料の発展

(研究代表者細田秀樹)」，「骨微細構造から学ぶ骨生体材料

学の構築と骨配向化制御(研究代表者中野貴由)」として，

現在進行中である．構造用金属間化合物そのものの研究も，

エネルギー確保や低炭素社会の実現の観点から，超高温耐熱

性シリサイドをはじめとする金属間化合物やそれを含む次世

代超合金への期待が高まり，第二波金属間化合物ブームが欧

州や日本をはじめとするアジア地域で到来している．こうし

た構造用金属間化合物，さらにはこれに派生した生命科学・

医療分野をも含む多くの研究分野に対して，日本の担うべき

役割は大きい．これは，とりもなおさず金属間化合物研究

が，世界に先駆けて先人の日本人研究者らによって構造用金

属間化合物として学問の構築と実用化を両輪として発展させ

てきたアドバンテージによるものが大きい．こうした中で育

った多くの金属間化合物研究を礎におく研究者たちが，今後

大きく形を変えていくであろう金属間化合物研究のさらなる

発展に貢献していくことが期待される．異種原子配列ゆえの

特性に由来し，原子レベルからのボトムアップ的な研究・学

術基盤の構築を行ってきた先人たちの先見性を見習い，さら

にそれを超えるアイデアを基軸として，この分野のさらなる

発展と金属系材料学のイノベーションに繋げていきたい．

本研究は，最先端・次世代研究開発支援プログラム

(JSPS)(2010年度～2013年度)の支援によって現在進められ

ている．さらに，2011年10月15日には，東京工業大学にお

いて，東京工業大学・大阪大学・東北大学の 3 大学主催の

もと，筆者ら 3 名による国民への情報公開に基づく公開講

演会「次世代材料が創る新しい世界」が開催された．こうし

た公開講演会は，2012年度，2013年度も引き続き，大阪，

仙台でそれぞれ開催される予定である．
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