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図 1 TiNb 合金の状態図とマルテンサイト変態温度
の Nb 濃度依存性．
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チタン合金のマルテンサイト変態

金 熙 榮

. は じ め に

チタン合金は高い比強度，耐食性，耐熱性などの優れた特

性を合わせ持つため，航空・宇宙，自動車，電力・化学プラ

ント，医療・福祉などの幅広い分野で使用されている(1)．そ

の中で，準安定 b 型チタン合金は加工性に優れ，低ヤング

率と高強度が両立できることから人工骨・インプラントなど

の生体材料として注目を浴びてきた(2)．準安定 b 型チタン

合金は組成の制御により，形状記憶効果・超弾性が発現する

ことから，構成元素として人体に対する毒性やアレルギー性

のある元素を含まない新しい生体用形状記憶・超弾性合金と

しても開発が進められてきた．これまでに，TiNbSn(3),

TiNbAl(4), TiMoSn(5), TiMoGa(6), TiNbTaZr(7),

TiVFeAlN(8), TiNbZrSn(9)など多数の合金系で形状

記憶効果および超弾性が報告されている．著者らは TiNb

合金を中心としてマルテンサイト変態について系統的な研

究(10)(12)を行い，TiNbO(13), TiNbN(14), TiNbZr(15),

TiNbTa(16), TiNbPt(17), TiNbMo(18)など生体に安全な

元素のみで構成された様々な超弾性合金を報告した．また，

TiNb 合金に酸素・窒素などの侵入型元素を添加すると様

々な特異な現象が現れることを見出した(19)(20)．その中で最

も興味深い現象は酸素添加によるナノメートルサイズのドメ

イン(格子変調構造)の形成である．本稿では，TiNb 合金

を中心とし，形状記憶効果および超弾性の起源となるマルテ

ンサイト変態について紹介する．また，TiNb 合金のマル

テンサイト変態温度および超弾性特性に及ぼす添加元素の効

果について述べる．次に，酸素誘起ナノドメインの起源とナ

ノドメイン構造がチタン合金の物性に及ぼす影響について紹

介する．最後に準安定 b 型チタン合金に不可避的に現れる

v 相が変態・変形に及ぼす影響について述べる．

. TiNb 合金のマルテンサイト変態および超弾性特

性

TiNb 合金の二元状態図を図に示す．BCC 構造の b 相

と HCP 構造の a 相が平衡相であり，b 相から急冷するとマ

ルテンサイト変態が起こる．マルテンサイト相の結晶構造は

Nb 濃度により異なり，Nb 濃度が約 7 atより少ないと六

方晶の a′相に 7 at以上で斜方晶の a″相に変化する．マル

テンサイト相も母相の構造を引継ぎ不規則構造である(21)．b

相から a″相へのマルテンサイト変態開始温度(Ms)は Nb 濃

度の増加に伴い単調に低下し，Nb 濃度が 25 atで室温付

近になる．一方，Ta は変態温度に及ぼす影響が Nb より弱

く，TiTa 二元合金の場合 Ta 濃度が合金約 38 atの添加

で Ms が室温付近になる(22)．Mo は変態温度に及ぼす影響が

強く，約 5 atの添加で TiMo 合金の Ms が室温以下にな

る．
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図 2 変態歪みの Nb 濃度依存性および方位依存性．

図 3 TiNb 合金の超弾性特性に及ぼす添加元素の効
果．

図 4 マルテンサイト変態開始温度および変態歪みの
組成依存性．

 　　　　　　最近 の 研 究

b 相から a″相へのマルテンサイト変態は母相の{112}面

の〈111〉方向への剪断変形，母相の{110}面が 1 原子面お

きに〈11̃0〉方向へずれる{110}〈11̃0〉のシャフリングと表され

る．このような格子変形により変態歪みは図に示すよう

に，[011]方向で最も大きく，[001]または[1̃11]に近づくと

小さくなる(23)(24)．各方向の変態歪みは Nb 濃度の増加に伴

い減少し，室温で超弾性を示す組成では[011]方向でも 3

以下になってしまう．TiNb 合金で大きな超弾性歪みを得

るためには Nb 濃度を減少させる必要がある．しかし，Nb

濃度を減少させるとマルテンサイト変態温度が上昇し室温で

超弾性を示さない．そのため超弾性回復歪みを大きくするた

めには，変態歪みを減少させずに変態温度を低下させる元素

の添加が望まれる．これまでに Ta, Mo, Zr, Sn, Al などを

添加した様々な多元系合金が開発されてきたが，各添加元素

が変態温度および変態歪みに及ぼす影響を系統的に調べた研

究は少ない．

変態温度が同程度であり室温で超弾性を示す Ti27Nb お

よび Ti22Nb7Ta, Ti22Nb6Zr などの多元系合金のサイ

クル試験から得られた応力歪み曲線を図に示す．Ti

27Nb の場合，最大回復歪みは2.0で，弾性歪みを除いた

超弾性回復歪みは1.2と小さいことが分かる．このように

超弾性回復歪みが小さい原因はマルテンサイト変態歪みが小

さいことと永久歪みが導入されるすべり臨界応力が低いため

である．加工熱処理によりすべり変形応力を上昇させ超弾性

回復歪みの増加が可能(25)(26)である．しかし，変態歪みは母

相とマルテンサイト相の結晶構造と格子対応に依存するため

加工熱処理では大きく変化しない．図 3 に示すように Zr,

Mo, Pt などの添加は超弾性回復歪みを増加させるが，Ta の

添加は超弾性回復歪みに大きな影響はない．これは各添加元

素がマルテンサイト変態温度および変態歪みに与える効果が

異なるためである．図に TiNb 合金のマルテンサイト変

態温度と[011]方向の変態歪みに及ぼす Zr および Ta 添加の

効果を示す．添加元素 1 atあたり Zr は 35 K, Ta は 30 K

程度マルテンサイト変態温度を低下させる．また，[011]方

向の変態歪みは 1 atZr あたり0.13 , 1 atTa あたり

0.28の比率で減少する．一方，図 1 および図 3 に示したよ

うに TiNb 二元合金の場合，Nb 濃度が 22～27 atの組成

範囲で，Nb は 1 atあたり変態温度を 40 K 低下させ，

[011]方向の変態歪みを0.34減少させる．これらの結果か

ら各添加元素が変態温度の低下に及ぼす効果は Nb＞Zr＞Ta

の順で，変態歪みの減少に及ぼす効果は Nb＞Ta＞Zr の順

であることが分かる．特に Zr は変態温度を低下させる効果

が Nb に匹敵するが，変態歪みの減少に与える効果が Nb の

半分以下である．即ち，変態温度を保つ条件で Nb の代わり

に Zr を添加すると変態歪みが大きい超弾性が得られる．一

方，Ta の添加は Nb に比べて変態温度を下げる効果より変

態歪みを小さくする効果が大きいので，超弾性特性の改善は

期待できないことが分かる．Mo も変態温度を低下させると

共に変態歪みを減少させる．TiNbMo 三元合金において

Ti19Nb1Mo および Ti16Nb2Mo が Ti22Nb と類似な

逆変態終了温度を示すこと(18)から，1 atMo 添加による変

態温度の低下は Nb 濃度を 3 at増加させる効果と等価であ

ることが分かる．変態歪みは－0.89/1 atMo の傾きで低
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図 5 TiNbO 合金の回折図形および超格子反射の暗
視野像．

図 6 b 相中の格子変調とマルテンサイト相のシャフリ
ングの対応．

図 7 BCC 構造での 3 種類の八面体空隙位置．
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下し 3 atNb 増加による効果よりは少ない．従って，変態

温度を同じに保ちながら Nb を Mo に置換すると変態歪みは

増加することになる．Pt も変態温度を低下させると共に変

態歪みを減少させるが，変態歪みは Nb の 3 倍減少させるの

に対し，変態温度は Nb の 4 倍低下させる(17)．そのため，

8Nb を 2Pt に置換すると変態温度が変わらず変態歪みは増

加する．以上のことから，図 3 に示したように Zr, Mo, Pt

添加による超弾性回復歪みの増加は変態歪みの増加に起因す

ることが分かる．

図 3 から分かるように侵入型元素の添加は超弾性特性の

改善に 2 つの側面で有効である．まず，代表的な侵入型元

素である O, N は 1 atあたり 160200 K 程度変態温度を低

下させるため，超弾性を示す Nb 濃度が低下し変態歪みが大

きくなる．また，O および N の添加は固溶強化によるすべ

り臨界応力を大きく上昇させる．最大回復歪みは Ti22Nb

1O 合金が2.7，Ti22Nb1N 合金が3.9を示し，N の添

加が O の添加より回復歪が大きいことが分かった．これは

N 添加材が O 添加材よりすべり臨界応力が高く，マルテン

サイト変態誘起応力が低いためである．さらに，Ti20Nb

4Zr2Ta0.6N 合金は N と Zr の両方の効果により，回復歪

み 4以上の優れた超弾性を示した(27)．また，N 添加はく

り返し変形特性の安定化にも有効である(14)．

. 格子変調およびナノドメイン構造

前述のように酸素・窒素などの侵入型元素の添加はすべり

臨界応力を大きく上昇させ超弾性特性の改善に非常に有効で

ある．一方，侵入型元素を添加した準安定 b 型 Ti 合金は応

力ヒステリシスが非常に小さく，冷却だけではマルテンサイ

ト変態が起こらないことなど様々な特異な現象が報告されて

いる(20)．我々は酸素などの侵入型元素が添加された準安定

b 型 Ti 合金の特異な変態・変形挙動は侵入型原子が試料内

部に作り出すナノメートルサイズの格子変調ドメインが原因

であることを報告した(19)(20)．

 酸素誘起ナノドメイン

図に Ti26Nb(0, 0.3, 1.0)O 合金の b 相の[001]方向か

ら得られた回折図形を示す(19)．いずれの試料も b 相からの

基本反射に加えて{h＋
1
2

k＋
1
2

0}の位置の超格子反射と

〈jj0〉方向へのストリーク(散漫散乱)が確認できる．超格子

反射と散漫散乱の強度は酸素添加量の増加にともない強くな

ることが分かる．この超格子反射は横波型{110}b〈11̃0〉b 格

子変調に起因し，それは図に示すようにマルテンサイト変

態に伴うシャフリングに対応している(20)．また，図 5 の下

段に示すように超格子反射のスポットから暗視野像をとると

2～5 nm の領域(ドメイン)が酸素添加材の b 相中に確認で

きる．このような母相中の格子変調は TiNi(28)(29), Ni

Al(30), CuAlNi(31), TiAlNb(32)などの形状記憶合金にお

いて，マルテンサイト変態の前駆現象とともに報告されてい

る．

ナノドメインの起源について考察する．内部摩擦(33)およ

び EXAFS の実験結果(34)から酸素は BCC 構造の b 相の八面

体空隙に存在すると推察される．図に BCC 構造での 3 種

類の八面体空隙を示す．八面体位置に侵入した酸素は隣接原

子を押し広げ弾性応力場を生み出す．例えば A サイトの酸

素は[001]方向に最も大きな歪みを発生させる正方対称性を
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図 8 マルテンサイトバリアントに対応するシャフリ
ングモード．

図 9 Ti26Nb(0～1)O 合金の応力歪み曲線．

図10 Ti26Nb および Ti26Nb1O 合金の引張その場
X 線回折測定結果．

 　　　　　　最近 の 研 究

有する弾性歪みを生み出す．同様に B サイトの酸素は[100]，

C サイトの酸素は[010]方向に大きな応力を発生する．我々

はマルテンサイト変態のシャフリングモードに対応する格子

変調によりこの弾性エネルギーが緩和できることを提案し

た．図に 6 つのマルテンサイトバリアントに対応するシ

ャフリングモードを示す．V1 のシャフリングが生じると最

隣接原子間の距離が長くなり，[001]方向への弾性歪みが緩

和できる．同様に V2～V4 のシャフリングモードも[001]方

向への弾性歪みが緩和できるが，V5 および V6 は[001]方向

の弾性歪みを緩和できない．一方，[100]方向の弾性歪みは

V3～V6 のシャフリングモードにより，[010]方向の弾性歪

みは V1, V2, V5, V6 のシャフリングモードにより緩和でき

る．各八面体空隙のサイトは等価であるため酸素はランダム

に分布することが考えられる．そのためナノドメインバリア

ントもランダムに形成されることが考えられる．様々な方向

からの回折図形を系統的に調査した結果，6 種類全てのナノ

ドメインバリアントが均一に分布していることが明らかにな

った(20)(35)．

{110}b〈11̃0〉b 格子変調の発現は準安定 b 型 Ti 合金の小さ

いせん断弾性定数 c′(＝(c11－c12)/2)に起因する．c′は{110}

面の〈11̃0〉方向へのせん断変形に対する抵抗力に関係する．

マルテンサイト変態温度付近で母相の c′は非常に小さく，

シャフリングに対して非常に不安定である．このような TA

モードの軟化や弾性定数の低下はマルテンサイト変態の前駆

現象として多数の BCC 構造の形状記憶合金において観測さ

れている．このような系において，{110}b〈11̃0〉b 格子変調

は酸素の侵入による弾性歪みを緩和するために非常に有利で

ある．即ち，酸素による正方対称性の応力場は局所的に優先

バリアントの{110}b〈11̃0〉b 格子変調を誘発する．これが酸

素誘起ナノドメインの起源であると考えられる．

 ナノドメインが変態・変形挙動に及ぼす影響

前述のように酸素は局所的にはマルテンサイト変態に有利

な格子変調を誘発するが，マクロ的なマルテンサイト変態を

抑制する．例えば，マルテンサイト変態温度が 378 K の Ti

23Nb に酸素を 1 at添加すると冷却のみでは変態が起こら

なくなってしまう．これは酸素の侵入位置がランダムである

ことに起因する．ある一つの酸素とその周辺格子のみを考慮

すると，酸素が発生させる応力場を緩和するように特定な優

先ナノドメインが誘起する．ナノドメインの形成は局所的に

はマルテンサイト変態に有利であるが，ランダムに侵入した

酸素原子によって 6 つのバリアントのナノドメインがラン

ダムに均一に形成され，互いの成長を抑制しあう．すなわ

ち，各バリアントは異なるナノドメインの成長に対して，局

所的な障壁として働く．そのため，特定のバリアントのナノ

ドメインのみが成長することは無く，冷却だけではマルテン

サイト変態が起こらないと考えられる．

ナノドメインの形成は変形挙動にも大きな影響を及ぼす．

図に Ti26Nb(0～1)O 合金の応力―歪み曲線を示す．

Ti26Nb では明瞭な 2 段階降伏およびヒステリシスを伴う

超弾性が確認できる．1 段目降伏は応力誘起マルテンサイト

変態に起因する．マルテンサイト誘起応力に達した後，ほぼ

一定の応力でマルテンサイト変態が進行するプラトーな領域

が存在する．酸素濃度の増加とともに 1 段目の降伏が不明

瞭になり，プラトー領域がなくなる．Ti26Nb1O 合金の場

合は見かけの降伏応力に達する以前からフックの法則からは

ずれた非線形的な変形挙動を示している．即ち，酸素濃度の

増加に伴いヒステリシスループがスリムになる．応力負荷下

その場 X 線回折測定の結果を図に示す．Ti26Nb 合金の

場合変形前は母相のみのピークが確認できるが，1 段目降伏
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図11 Ti23Nb2Zr0.7Ta1.2O 合金圧延材および焼
鈍材の熱膨張挙動．

図12 Ti23Nb2Zr0.7Ta1.2O 合金焼鈍材および圧
延材におけるナノドメインバリアントの暗視野
像．
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に対応する e＝0.2でマルテンサイト相の{202}ピークが出

現する．また歪みの増加に伴い母相のピークは弱くなり，マ

ルテンサイト相のピークは強くなるがその際に角度の変化は

殆どない．このことは Ti26Nb 合金における応力誘起相変

態が一次であることを示唆している．一方，Ti26Nb1O 合

金は母相と区別できるマルテンサイト相のピークは確認でき

ず，母相のピークがブロードになりながら高角側にシフトし

ているように見える．このことは酸素濃度の増加に伴いマル

テンサイト変態が一次から二次的に変化することを示唆す

る．この現象もナノドメインの概念で説明できる．前述のよ

うに酸素の形成する局所的な応力場のため無応力下において，

6 つのバリアントのナノドメインが均一に存在する．応力が

加えられると応力の緩和にもっとも有利なナノドメインが成

長するが，他のナノドメインバリアントの存在によりその成

長は抑制されるため，徐々に成長していくと考えられる．ま

たナノドメインの成長に伴い構造はマルテンサイト相へ近づ

き格子変形歪みは大きくなると考えられる．応力負荷による

優先ナノバリアントの成長はその場 TEM 実験(20)によって

も確認できている．荷重を取り除くと，成長したナノドメイ

ンバリアントは他のドメインからの弾性応力のため元の状態

に戻ることで形状回復が起こる．

 ゴムメタルのインバー挙動

ゴムメタルは優れた機械的特性と様々な特異な現象を示す

ことから注目を浴びてきた．我々はゴムメタルにもナノドメ

インが存在し，ゴムメタルの非線形弾性挙動やインバー挙動

などの特異な物性は酸素誘起ナノドメインで説明できること

を提案した．図に代表的なゴムメタル組成の Ti23Nb

2Zr0.7Ta1.2O 合金の熱膨張挙動を示す．圧延材の場合は，

RD 方向では非常に小さい負の熱膨張率を示すが，TD 方向

では通常の Ti 合金と同程度の正の熱膨張率を示す．焼鈍材

では異方性がなくなり RD および TD 方向において圧延材

の TD 方向と同程度の熱膨張率を示す．圧延材および焼鈍

材の集合組織は{001}〈110〉と同じであるため，asrolled 材

における熱膨張挙動の異方性は集合組織によるものではな

い．圧延材の RD 方向のみでインバー挙動を示すことから，

冷間加工による組織変化や内部応力が特異な熱膨張挙動の原

因として考えられる．図(a)(b)にナノドメインバリアン

ト V5 および V6 の暗視野像を示す．いずれの暗視野像から

も数ナノメートルサイズのドメインが分布し，そのサイズや

分布状態には大きな差がないことが分かる．しかし，図12

(c)(d)に示すように圧延材ではナノドメインバリアント V6

に対応するピーク強度が強くなり，ドメインのサイズも大き

くなっている．一方，圧延材でも V5 に対応するドメイン構

造は確認できている．圧延の状況では RD 方向に引張応力，

ND 方向に圧縮応力がかかる．ゴムメタルは圧延加工により

強い{001}〈110〉加工集合組織を形成しているため，圧延に

より導入された応力場を緩和するバリアントとしては，ND

に縮み，RD に伸びるものが形成される．格子の対応を考え

ると，ナノドメインバリアント V6 は圧延による RD 方向の

応力場を緩和するのにもっとも有利である．V6 の成長は

ND 方向に負の歪みを発生し，RD 方向には正の歪みを発生

する．それに対して V5 の成長は ND 方向には負の歪みを発

生するが，RD 方向の歪みには殆ど影響がない．温度が低下

するとマルテンサイト変態の駆動力は大きくなるため，優先

バリアントの V6 は成長し，正の歪みを発生する．このこと

から，ゴムメタルにおけるインバー挙動は圧延時に導入され

た優先バリアントのナノドメインによる歪み成分と熱膨張に

よる格子定数変化による歪み成分が打ち消しあうことで発現

したと考えられる．

. マルテンサイト変態に及ぼす v 相の影響

v 相がマルテンサイト変態に及ぼす影響について，熱的
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図13 応力歪み曲線の試験温度依存性．

 　　　　　　最近 の 研 究

v 相と非熱的 v 相で分けて考える．非熱的 v 相は a″相と

同様に熱弾性的に形成される．b→v 変態は bcc 構造の 2/3

(111)LA モードのフォノン軟化に由来することが知られて

いる．一方，b→a″変態は前述のように{110}面の〈11̃0〉方

向へのせん断変形に対する不安定性と関連がある．b→v 変

態は b→a″変態と競合関係にあり，b→v 変態が先に起こる

と b→a″変態を阻害する．

図に試験温度を変えて得られた Ti27Nb, Ti18Nb

3Mo 合金の応力歪み曲線を示す．いずれの合金も室温で超

弾性を示すが，異なる変形挙動の温度依存性を示す．Ti

27Nb 合金の場合は，温度低下に伴いマルテンサイト変態誘

起応力および逆変態終了応力が低下し，233 K では形状記憶

効果を示す．これは通常の形状記憶合金と同様の傾向で，ク

ラウジウス・クラペイロンの式に従う．一方，Ti18Nb

3Mo 合金は試験温度の低下に伴い，マルテンサイト誘起応

力が上昇する特異な挙動を示す．この現象は b→v 変態と b

→a″変態の競合で説明できる．即ち，温度が低下すると b

→a″変態の駆動力は大きくなるが，同時に b→v 変態が進

み，b→a″変態を抑制する効果も強くなる．そのため b 相安

定化元素が少ない Ti18Nb3Mo 合金の場合は試験温度の低

下に伴いマルテンサイト変態を誘起する応力が上昇する．ま

た，Ti18Nb3Mo 合金は無応力下でどこまで冷却してもマ

ルテンサイト変態が現れない．一方，逆変態終了応力は温度

低下に伴い低下する傾向を示す．その結果，試験温度の低下

に伴い超弾性の応力ヒステリシスループは大きくなる．即

ち，準安定 b 型 Ti 合金における超弾性は非熱的 v 相を含む

b 相の応力誘起マルテンサイト変態として考察する必要があ

る．b 相のマルテンサイト変態に伴い，v 相はどうなるかは

興味深い．引張その場 XRD 実験結果(36)により v 相も b 相

とともに a″相へ変態したと考えられる．高分解能電子顕微

鏡像の観察結果からも a″相の内部では v 相は存在しないこ

とが報告(11)されている．しかし，v→a″変態およびその逆

変態に関する詳細なメカニズムについては不明な部分が多く

興味深い研究対象である．

非熱的 v 相はマルテンサイト変態誘起応力を上昇させ，

またヒステリシスを大きくするため超弾性特性の劣化につな

がる．b 相安定化元素として Nb の代わりに Mo や Zr を添

加すると，超弾性組成での格子変形歪みが大きくなるため回

復歪みが大きくなる．しかし，Nb 濃度の減少は非熱的 v 相

の形成を促進させる．一方，Al および Sn の添加は非熱的

v 相の抑制に非常に有効である．

熱的 v 相は時効 v 相とも呼ばれ，373573 K の温度範囲

で形成されやすいが，b 相安定化元素の量が少ないと室温で

も形成されることが報告されている．熱的 v 相の形成は変

態温度の低下や試料の脆化を招くため避けられるが，その一

方で微細に分散させることで超弾性特性の改善に利用できる

場合もある．b 型 Ti 基形状記憶合金は主に生体用超弾性合

金として開発が進められてきたが，b 相安定化元素の添加量

を少なくすることにより，マルテンサイト変態温度を 373 K

以上に調整可能であるため，高温形状記憶合金の候補材料と

しても検討されてきた．高温形状記憶合金としては，TiNb

および TiMo 合金に比べ TiTa 合金が有利である．それは

前述のように Ta が Nb および Mo に比べ変態温度を低下さ

せる効果が弱いため，同じ変態温度を示す組成で比較すると

TiTa 合金は TiNb や TiMo 合金に比べ b 相安定化元素

の添加量が多くなり v 相が比較的形成しにくいためであ

る．しかし，TiTa 合金も熱的 v 相の形成を完全に抑制で

きないため熱サイクルの安定性は十分ではない(14)．Al およ

び Sn 添加は TiTa 合金の熱的 v 相を抑制し，サイクル特

性の改善に有効である(37)(41)．

. 終 わ り に

本稿では，TiNb を中心とした準安定 b 型 Ti 基合金のマ

ルテンサイト変態について紹介した．生体に安全な元素のみ

で構成され優れた超弾性を示す b 型 Ti 基合金は新たな生体

用機能材料として期待される．しかし，各添加元素の役割に

ついては不明な部分が多く今後の系統的な研究が必要であ

る．特に製造過程で不可避的に混入される酸素などの侵入型

不純物はナノスケールの格子変調構造を生み出し，準安定 b

型 Ti 合金の内部組織，変態・変形挙動に様々は影響を与え

る．酸素誘起ナノドメイン構造は，超弾性合金，低ヤング

率・高強度合金，高強度制振合金における侵入型元素の役割

の解明に新たな知見を与えると期待される．また，準安定 b

型 Ti 基合金における不可避的脆化相である v 相が変態・変

形挙動に及ぼす影響についても詳細な研究が必要である．

最後に，本稿の単著での執筆をお勧め頂き，内容について

もご意見を頂戴した宮崎修一筑波大学教授に感謝申し上げる．
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