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SmFe 系ボンド磁石用磁性粉末の開発

松 浦 昌 志1) 杉 本 諭2)

. 緒 言

近年，自動車の電動化をはじめとする小型モータの需要拡

大に伴い，それに用いられるボンド磁石の需要も拡大しつつ

あり，今後ますます市場が拡大すると予想されている．ボン

ド磁石とは，磁石粉末を樹脂と混合し成形した磁石であり，

圧縮成形，射出成形，カレンダーロール成形などで製造され

る．ボンド磁石の最大エネルギー積(BH)max は焼結磁石の

それには劣るものの，形状自由度が高く複雑形状が作製可能

であるため，磁気回路の設計自由度が高くなる．さらにボン

ド磁石は，磁石粉末間にバインダーである樹脂が存在するた

め電気抵抗率が高く，モータ回転時に磁石内に生じる渦電流

の低減が期待される．一般的にモータの出力はトルク×回転

数で表されるが，ボンド磁石を用いるとトルクはやや小さい

ものの，回転数を高めても渦電流が低減できることから，高

回転モータへの応用が進みつつある．

現在，ボンド磁石に用いられる磁石粉末は主に，フェライ

ト系と希土類鉄系に大別され，希土類鉄系磁石粉末を用い

た方がフェライト系よりも(BH)max が大きい．希土類鉄系

磁石粉末の材料としては NdFeB 系と SmFeN 系があり，

NdFeB 系ボンド磁石の方が SmFeN 系に比べて

(BH)max が大きい傾向にあり，また，より高い(BH)max を

得るために NdFeB 系と SmFeN 系の混合粉末が用いら

れることもある．一方，SmFeN 系は NdFeB 系よりも

残留磁束密度 Br の温度特性に優れており，耐熱性を高める

ための重希土類の添加も不要である．また，Nd は焼結磁石

にも多く必要とされる需要の高い元素であり資源リスクが懸

念されるが，現状 Sm は余剰傾向にあることから，希土類資

源のバランス利用の観点からも SmFeN 系磁石は注目され

ている材料である．

SmFeN 系ボンド磁石に用いられる化合物は，Th2Zn17

型構造を有する Sm2Fe17N3 化合物(1)(2)ならびに，TbCu7 型

構造を有する SmFeN 系化合物(3)(5)の二種類がある．ま

ず Sm2Fe17N3 化合物は，1.54 T なる高い飽和磁化( Js)と

11.2 MA･m－1 なる大きな異方性磁界(HA)を有しており，3

5 mm 程度以下まで微細化することで高い保磁力を示す．市

販の Sm2Fe17N3 系磁石粉末の多くは還元拡散法で作製され

ている．還元拡散法とは，Fe または FeO と Sm2O3 粉末，

ならびに金属 Ca を混合する．その後，Ca の融点以上で熱

処理することで溶融した Ca が Sm2O3 を還元し，その Sm

が Fe 粉末内へと拡散し反応することで Sm2Fe17 相を形成す

る．続いて窒化処理して Sm2Fe17N3 相とし，さらに還元拡

散処理によって生じた CaO を洗浄して除去することで Sm2

Fe17N3 粉末が得られる(6)(13)．この Sm2Fe17N3 粉末を射出

成形ボンド磁石に利用するとき，はじめに加熱しながら樹脂

と混錬する必要があるため，SmFeN 系粉末についても

150200°Cでの耐熱性が必要となる(6)．しかしながら，上述

の還元拡散法で作製した Sm2Fe17N3 粉末は，CaO を除去す

る洗浄工程で水を用いるため表面酸化が不可避であり，その

表面酸化の影響で150200°Cでは保磁力の減少が起こってし

まうことから，耐熱性の向上が必要である．

その方策の一つとして，添加元素の添加が挙げられる．こ

れまで Endoh ら(14)や Sugimoto ら(15)をはじめ，Sm2Fe17N3

化合物に対する添加元素の影響が多くの研究者によって報告

されてきた．例えば Co の添加はキュリー温度を上昇させ，

また，Cr の添加は Sm2Fe17Nx 化合物の分解温度を高めるこ

とが報告されている．さらに Imaoka ら(16)(17)は Mn を添加

した Sm2(Fe, Mn)17Nx 粉末では，110°Cの高温環境下で保持

しても，室温と同等の保磁力を維持できることを報告してい

る．このように，SmFeN 系粉末の高耐熱化には，Mn や

Cr といった元素の添加が有望である．しかしながら，Mn

や Cr の添加は，飽和磁化の減少や磁化曲線の角型比の低下

といった問題も生んでしまう．

そこで近年，著者らのグループで開発を進めてきたのが，

粉末表面のみに添加元素(M)を拡散させた Sm2Fe17Nx/Sm2
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図 1 Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe, M)17Nx コアシェル粉末の作製フロー．
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(Fe, M)17Nx コアシェル粉末(18)(21)である．上述のように

Sm2Fe17N3 化合物の分解温度の上昇や高温下での保磁力低

下抑制などの効果が報告されている添加元素を，Sm2Fe17Nx

粉末表面のみに添加した Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe, M)17Nx コア

シェル粉末が実現できれば，磁化の低下を最小限にとどめな

がらも耐熱性の向上が期待できる．著者らのグループでは，

還元拡散法を応用した新たなプロセスを構築した．Sm2Fe17

粉末に対し，MO 粉末ならびに Sm2O3 粉末を混合し還元拡

散熱処理することで，Sm2Fe17 粉末表面にのみ元素 M が拡

散した Sm2Fe17/Sm2(Fe, M)17 コアシェル粉末が作製でき，

さらにそれを窒化処理することで Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe, M)17

Nx コアシェル粉末の開発に成功した．そこで本論文では，

著者らのグループで開発を進めてきた Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe,

M)17Nx コアシェル粉末について紹介する．

一方，SmFeN 系ボンド磁石に用いられるもう一つの化

合物は TbCu7 型 SmFeN 系化合物である．TbCu7 型 Sm

Fe(N)系化合物は準安定相であり，Katter ら(3)によって

SmFe 系急冷薄帯にて報告された．その後，Sakurada ら(4)

によって，TbCu7 型構造を有する(Sm0.7Zr0.3)(Fe0.8Co0.2)9

B0.1Nx 合金の Js は 1.70 T と，Nd2Fe14B 化合物の Js を超え

る高い飽和磁化を有することが報告された．さらに同グルー

プは，この TbCu7 型 SmFeN 系合金を用いて樹脂ボンド

磁石を作製し，(BH)max＝180 kJ･m－3 なる高い(BH)max を

報告している(5)．その後，Mochizuki ら(22)(23)は，Nb と B

を添加した SmFeCoNbB 系合金において，液体急冷法

で作製したアモルファスリボンを熱処理することで，TbCu7

型 SmFe 系相の微結晶を形成し，窒化処理しなくても比較

的高い保磁力を発現することを報告した．この TbCu7 型

SmFeCoNbB 系合金の特徴として，比較的低い冷却速

度であってもアモルファスが得られること，さらに窒化処理

をしなくても比較的高い保磁力が得られること，が挙げられ

るが，同合金でこれまで報告されてきた保磁力は 550600

kA･m－1 程度(22)(23)と，ボンド磁石への応用を考えるとまだ

十分ではない．

そこで，SmFeCoNbB 系合金において，近年著者ら

のグループでは，組成と熱処理条件の最適化による高保磁力

化を実現し，さらに高保磁力の発現に寄与する微細組織を明

らかにしてきた(24)．

以上より本論文では，ボンド磁石用磁性粉末として用いら

れている異なる二種類の SmFe 系磁石化合物に着目し，我

々の最近の研究である Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe, M)17Nx コアシ

ェル粉末の開発および高保磁力 TbCu7 型 SmFeCoNbB

系粉末の開発について紹介する．

. 実 験 方 法

 コアシェル構造 Sm2Fe17Nx 粉末の作製

図に試料作製フローを示した．まず，Sm2Fe17 粉末に

MO(M: Metal)および Sm2O3 粉末をボールミルで粉砕・混

合した．この混合粉末に Ca を加え，840880°Cで 1.52 h

還元拡散熱処理した．その後解砕し，窒素ガスを用いて

400450°Cで窒化した．得られた SmFeN 系粉末は CaO を

含んでいるため洗浄を行う必要があるが，洗浄溶媒としては

エチレングリコールまたは水を用いた．その後，エタノール

を用いてリンスし，真空乾燥することで SmFeN 系粉末を

得た．このようにして得られた SmFeN 系粉末は，耐熱試

験として Ar ガス雰囲気下で300°C, 1.5 h 熱処理して磁気特

性の変化を調べ，窒化後の保磁力に対する耐熱試験後の保磁

力の減少率を耐熱性の指標として用いた．

磁気特性は試料振動型磁力計(VSM)で，出現相は X 線回

折(XRD)で，微細組織は走査型電子顕微鏡(SEM)，透過型

電子顕微鏡(TEM)ならびにオージェ電子分光法(AES)で調

べた．

 TbCu7 型 SmFeCoNbB 系急冷合金の作製方法

高周波溶解により，Sm6.2Fe66.4Co16.4Nb2.7B8.3(at)なる組

成の合金を作製し，1000°Cで 24 h の均質化熱処理を行っ

た．この合金を用い，1525 m･s－1 のロール回転速度にて急

冷薄帯を作製し，それらを片封じ石英管に入れて，Ar 雰囲

気下で600675°Cで 125 h 熱処理した．さらに，一部試料

については熱処理後の冷却速度を 410°C･min－1 に制御して

冷却し，得られた TbCu7 型 SmFe 系合金を粉砕し，樹脂

(2.6 mass)と混合して圧縮成形し，樹脂ボンド磁石を作製

した．

磁気特性の評価は VSM および直流 BH ループトレーサ

ーで，出現相の評価は XRD で，微細組織は TEM および三

次元アトムプローブ(3DAP)で行った．

. 結 果 と 考 察

 コアシェル構造 Sm2Fe17Nx 粉末の開発

図に，MO として Mn3O4 を混合して作製した Mn 拡散
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図 2 Mn3O4 粉末を混合し還元拡散熱処理して作製した Sm

Fe 系粉末の，還元拡散熱処理後ならびに窒化処理後の

XRD パターン(18)．
図 3 Mn3O4 粉末を混合し還元拡散熱処理して作製した Sm

FeN 系粉末断面の SEM 像ならびに元素マッピング

像(18)．(オンラインカラー)

図 4 Mn 拡散あり，なしの SmFeN 系粉末における熱処理

(300°C, 1.5 h)前後の磁化曲線(18)．
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SmFeN 系粉末の，窒化処理前後の XRD パターンを示し

た．図 2 より，窒化前(還元拡散熱処理後)の粉末では主相

として Th2Zn17 型構造の Sm2Fe17 相のピークがみられ，さ

らに CaO, aFe 相のピークがみられた．これは，Mn3O4 を

添加して還元拡散熱処理しても Th2Zn17 型の結晶構造を維

持しており，さらに還元剤として用いた Ca が酸化した CaO

のピークが見られることから，Ca による還元が進んだこと

が示唆される．この傾向は MO として Cr2O3 や Sm2O3 を

用いた場合でも同様であった(19)(21)．

同粉末を窒化処理した後の出現相をみると，図 2 より，

Sm2Fe17 型の結晶構造は維持されているが，それらピークは

窒化処理前よりも低角側にシフトしていた．これは，Th2

Zn17 相が窒化され，それによって格子が広がったものと判

断され，窒化処理によって Sm2Fe17Nx 相が得られたことが

分かる．また，窒化処理後も CaO および aFe 相のわずか

なピークが確認されたが，これら出現相は窒化前後で変化は

なかった．

続いて図に，Mn3O4 粉末を混合し還元拡散熱処理し，

さらに窒化処理して得られた粉末断面の SEM 像ならびに

Fe, Sm および Mn の元素マッピング像をそれぞれ示した．

図 3(a)の BSE 像より，粉末の一次粒径はおよそ 3 mm 程度

であり，これは還元拡散熱処理前の粉末と同等のサイズであ

ったことから，還元拡散熱処理に伴う粉末サイズの増大は小

さかった．一方，EDX による元素マッピング像をみると，

Fe や Sm は粉末全体に分布しているが，図 3(d)に見られる

ように Mn については粉末表面に濃化していることが分か

った．この Mn 濃化層の拡散距離は還元拡散熱処理温度お

よび時間に依存し，860°Cで熱処理した図 3 に示した粉末で

は約 1.5 mm であった．したがって，図 2 および図 3 の結果

から，本研究で新たに採用した還元拡散熱処理プロセス(図

1)によって，Mn が粉末表面に濃化した Sm2Fe17Nx/Sm2

(Fe, Mn)17Nx コアシェル粉末が作製できたと分かった．

そこで，得られたコアシェル粉末に対し，CaO を除去す

る洗浄を行った後，耐熱性の評価として300°Cで 1.5 h, Ar

ガス雰囲気中で熱処理したときの，熱処理前後の磁気特性変

化を調べた．図に，(a)Mn 拡散コアシェル粉末および(b)

Mn 拡散のない市販の SmFeN 系粉末について，減磁曲線

をそれぞれ示した．さらに同図には，耐熱性評価のための

300°Cでの熱処理を施した後の減磁曲線も併せて示した．図

4(b)より，市販の SmFeN 系粉末では300°Cで熱処理後に

保磁力が52程低下してしまったことが分かる．一方，図 4

(a)に示すように Mn を拡散させた粉末については，その減
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図 5 Cr2O3 粉末を混合して還元拡散熱処理した SmFeN 系粉末断面の (a) SEM 像ならびに (b)(d) 元素マッピング像(19)，

Sm2O3 粉末のみを混合して還元拡散熱処理した SmFeN 系粉末表面の (e) TEM 像ならびに (f) AES による組成分析結

果(20)．(オンラインカラー)

図 6 SmFeCoNbB 系急冷薄帯の熱処理に伴う磁化曲線

の変化(24)．(オンラインカラー)
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少量は35と低減されていることが分かり，300°Cで熱処理

後も 650 kA･m－1 程度の保磁力を維持していることが分か

った．この結果は，Mn を拡散させた Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe,

Mn)17Nx コアシェル粉末にすることで，保磁力の減少が抑

えられ，耐熱性が向上する可能性を示唆した結果である．

このように，本研究では Sm2Fe17Nx 粉末表面にのみ第三

元素(Mn)を添加したコアシェル粉末の作製に成功した．さ

らに我々のグループでは，MO 粉末として，Mn3O4 粉末の

代わりに Cr2O3 粉末を混合して還元拡散熱処理をした場合

についても，粉末表面に Cr が濃化した Sm2Fe17Nx/Sm2(Fe,

Cr)17Nx コアシェル粉末が作製できることを報告した(図

(a)(d))(19)．さらにその Cr の拡散距離は熱処理温度と熱処

理時間によって 1.23.7 mm にて変化することを報告した．

また，Sm2O3 粉末のみを混合して還元拡散熱処理した場

合，図 5(e)の TEM 明視野像にみられるように Sm2Fe17Nx

相表面に 10 nm 程度のアモルファスな表面層が存在してお

り，さらに図 5(f)に示した AES による元素分析の結果から，

Sm が粉末表面に濃化していることが分かった(20)．本稿で

は詳細は割愛するが，この Smrich シェルを有する Sm

FeN 系コアシェル粉末についても，Smrich シェルの存在

によって表面酸化の影響が緩和され，耐熱性が向上する可能

性が見いだされている．

以上のように，Sm2Fe17 粉末に対し MO 粉末を混合し還

元拡散処理するという新たな粉末作製プロセスにより，粉末

表面近傍にのみ元素 M を濃化させたコアシェル粉末を開発

することができ，耐熱性の向上を示唆する結果が得られつつ

ある．現在，これらコアシェル粉末の更なる磁気特性向上を

進めている．

 高保磁力 TbCu7 型 SmFeCoNbB 系合金の開発

2.に示したように，メルトスピニング法によって Sm6.2

Fe66.4Co16.4Nb2.7B8.3 合金の急冷薄帯を作製した．はじめに，

この SmFeCoNbB 系急冷薄帯の熱処理に伴う磁気特性

の変化を調べた．図に，Asspun および，それを600,

625, 650, 675°Cの各温度で 1 h 熱処理した急冷薄帯の磁化曲

線を示した．図 6 において，asspun では保磁力は 1.2 kA･

m－1 と小さかったが，熱処理に伴い保磁力が増加し，650°C

で 597 kA･m－1 まで増大した．一方，熱処理温度を675°Cま

で上げると保磁力は大きく減少し，76 kA･m－1 まで低下し

た．また，飽和磁化 s1.6(1.6 MA･m－1 印加時の磁化)につい

ては保磁力とは逆の傾向であり，asspun で最も大きいが，

熱処理温度の上昇に伴い小さくなる傾向であった．これは，

図 6 の磁化曲線をみると分かるように熱処理後の試料の磁

化曲線は飽和しておらず，本研究で用いた 1.6 MA･m－1 の

最大印加磁界では十分に飽和させることができなかったため

と考えられる．

続いて，熱処理に伴う出現相の変化を XRD で調べた．図

に SmFeCoNbB 系合金の XRD パターンを示した．

まず Asspun 試料の XRD プロファイルをみるとブロード

であり，結晶相に由来するピークは見られなかったことか

ら，アモルファスであることが分かる．同急冷薄帯に対し

600675°Cで 1 h の熱処理を行い出現相の変化を調べたとこ
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図 7 SmFeCoNbB 系急冷薄帯の熱処理に伴う XRD パタ

ーンの変化(24)．(オンラインカラー)

図 8 SmFeCoNbB 系急冷薄帯の磁気特性の625, 650°Cで

の熱処理時間依存性(24)．(オンラインカラー)
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ろ，600°Cで 1 h 熱処理後では TbCu7 型 SmFe 相のピーク

が確認された．さらに，625°C以上ではわずかに aFe 相の

ピークがみられるものの，650°Cまでは TbCu7 型相が主相で

あった．一方，675°Cまで熱処理温度を高めると TbCu7 型

SmFe 相のピークは大きく減少し，aFe 相と Sm2Fe14B 相

のピークが大きくなったことから，675°Cでは TbCu7 型相が

分解してしまったことが分かる．以上，図 7 に示した出現

相の変化と図 6 に示した磁気特性の変化をあわせて考える

と，asspun ではアモルファスであり保磁力は小さかったが，

600650°Cで 1 h 熱処理することでハード磁性相である

TbCu7 型 SmFe 相が形成し保磁力が増大した．ところが，

675°Cまで熱処理温度を高めると，TbCu7 型相が分解してし

まったため保磁力が大きく減少したものと考えられる．

続いて，図 6 において比較的高い保磁力が得られた625お

よび650°Cで熱処理したときの，磁気特性の熱処理時間依存

性を調べた．図に，625または650°Cで熱処理したときの

飽和磁化(s1.6)および保磁力(HcJ)の熱処理時間依存性を示し

た．まず青いマーカーで示した650°Cで熱処理した試料につ

いてみると，熱処理温度が 1 h では保磁力が 597 kA･m－1 ま

で増大し，s1.6 は asspun に比べて低下した．さらに650°C

で 3 h 熱処理すると，s1.6 は増加に転じたものの，保磁力は

大きく減少してしまった．その理由として，650°Cで 3 h 熱

処理すると TbCu7 型 SmFe 相が aFe 相と Sm2Fe14B 相に

分解してしまうためと分かった．したがって，熱処理温度が

650°Cの場合は熱処理時間は 1 h が最適であり，それ以上熱

処理時間を延ばしても保磁力の増大は見込めないと分かっ

た．続いて，図 8 にて赤いマーカーで示した625°Cで熱処理

した試料について，磁気特性の熱処理時間依存性をみてい

く．図 8(b)において，asspun に比べて 1 h の熱処理によっ

て保磁力は 479 kA･m－1 まで増加しており，逆に s1.6 は減

少した．これは，上述のように，TbCu7 型相の結晶化に伴

い保磁力が増加したが，その一方で等方性試料であることか

ら最大印加磁界が 1.6 MA･m－1 では十分に飽和しないため，

s1.6 は asspun よりも小さい値になったと考えらえる．さら

に625°Cで熱処理時間を伸ばしていくと 9 h のときに最大の

保磁力を示し，その値は 655 kA･m－1 という，既報値を上

回る値を示した．ところが，熱処理時間を 9 h からさらに伸

ばすと保磁力は減少傾向に転じた．このとき s1.6 は保磁力

とは逆の傾向を示し，熱処理時間が 9 h まではゆるやかな減

少傾向を示すが，それ以上の熱処理時間では増加傾向に転じ

た．このように熱処理時間を 9 h 以上に伸ばすと保磁力が減

少し s1.6 が増加傾向を示した原因としては，XRD の結果か

ら，9 h よりも長時間熱処理すると SmFe 相が aFe 相と

Sm2Fe14B 相に分解してしまうためと分かった．

以上より，SmFeCoNbB 系急冷薄帯を625°Cで 9 h 熱

処理することで 655 kA･m－1 なる高保磁力を発現した．こ

のとき XRD の結果より 9 h 以下の熱処理時間においては

TbCu7 型 SmFe 相が主相であったものの，図 8(b)に示す

ように保磁力は熱処理時間依存性を示した．出現相は同様で

あるが保磁力が異なるという結果から，微細組織に違いがあ

ることが示唆される．そこで，625°Cで 1 または 9 h 熱処理

した，保磁力の異なる試料について微細組織を調べた．

図に，SmFeCoNbB 系急冷薄帯を625°Cで 1 または

9 h 熱処理した試料の TEM 像および制限視野回折(SAD)パ

ターンをそれぞれ示した．図 9 に示す両試料の明視野像を

みると，両試料共に 3050 nm 程度の微細な結晶粒にて構成

されていることが分かる．さらに同サンプルの SAD パター

ンをみると，1 または 9 h どちらの時間で熱処理した試料で

あっても，TbCu7 型相に起因するリングパターンを示し

た．したがって，TEM 観察結果からは625°Cで 1 または 9 h
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図 9 625°Cで 1 または 9 h 熱処理した SmFeCoNbB 系急

冷薄帯の TEM 像および制限視野回折像(24)．(オンライ

ンカラー)

図10 625°Cで 1 または 9 h 熱処理した SmFeCoNbB 系急

冷薄帯の Nb および B の 3DAP 分析像(24)．(オンライン

カラー)

図11 熱処理した SmFeCoNbB 系急冷薄帯を用いて作製

したボンド磁石の減磁曲線(24)．(オンラインカラー)

図12 熱処理した SmFeCoNbB 系急冷薄帯を用いて作製

したボンド磁石の Br および HcJ の温度依存性と，それ

ぞれの温度係数(a, b)(24)．(オンラインカラー)

 　　　　　　最近 の 研 究

の熱処理に伴う微細組織の明確な違いを見出すことはできな

かった．そこで，詳細な元素分布を調べるため，三次元アト

ムプローブ(3DAP)を用いて分析した．

図に，SmFeCoNbB 系急冷薄帯を625°Cで 1 または

9 h 熱処理した試料における，(a)Nb および(b)B のマッピ

ング像をそれぞれ示した．図10の 3DAP 像をみると，熱処

理時間が 9 h になると 1 h に比べて粒界で Nb および B の色

が濃くなっており，これら Nb および B が濃化しているこ

とが分かる．一方，本論文では詳細は割愛するが，粒界では

Sm, Fe および Co の濃度は低下する傾向が見れられた．図 9

の TEM 像および図10の 3DAP の結果を考慮すると，Sm

FeCoNbB 系急冷薄帯を625°Cで熱処理すると 3050 nm

サイズの TbCu7 型相が結晶化し，それに伴い粒界には Nb

および B が濃化し Sm, Fe, Co は減少する．さらに熱処理時

間を 9 h まで伸ばすと，TbCu7 型相の結晶粒径は 3050 nm

と同様であるものの，Nb および B は粒界に一層濃化するこ

とが分かった．この 3050 nm という結晶粒径は単磁区粒径

サイズ相当と考えられ，さらに非磁性元素である Nb および

B が粒界に濃化し，強磁性元素である Fe, Co が減少するこ

とから粒界相は非強磁性となる．そのため，単磁区粒径サイ

ズの TbCu7 型微結晶相に対し，さらに非強磁性の粒界相が

それらの磁気的な分断を促進したことで保磁力が増大したも

のと考えらえる．

このように，SmFeCoNbB 系急冷薄帯を625°Cで熱処

理することで高保磁力が得られたことから，この熱処理した

急冷薄帯を用い，樹脂と混合することでボンド磁石を作製

し，その磁気特性を調べた．図に，625°Cで熱処理した

SmFeCoNbB 系急冷薄帯を用いて作製した樹脂ボンド

磁石の減磁曲線を示し，さらに図にこのボンド磁石の残留

磁束密度(Br)および保磁力の温度依存性と温度係数を示し

た．図11より Br＝0.82 T, HcJ＝538 kA･m－1 であり，これ

は NdFeB 系の等方性樹脂ボンド磁石の磁気特性と同等の

特性であった(25)(26)．さらに今回作製した SmFeCoNbB

系合金を用いたボンド磁石においては，Br の温度係数(a)は

－0.06･°C－1，HcJ の温度係数(b)は－0.27･°C－1 であ

り，これは NdFeB 系等方性樹脂ボンド磁石の a, b と比較

して良好であった(25)(26)．したがって，本研究で得られた

SmFeCoNbB 系ボンド磁石は，NdFeB 系ボンド磁石
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よりも高温での磁気特性に優れていることが明らかとなった．

以上より，本研究では熱処理プロセスを最適化すること

で，これまでの報告値を上回る TbCu7 型 SmFeCoNbB

系合金の高保磁力化を実現した．さらに，その粉末を用いて

作製した樹脂ボンド磁石において，NdFeB 系ボンド磁石

と同等の磁気特性が得られ，NdFeB 系ボンド磁石よりも

熱安定性に優れることが明らかとなった．このように

TbCu7 型 SmFe 系合金は優れたポテンシャルを有する材料

であり，現在，さらなる磁気特性の向上を目指して研究を進

めている．

本研究の遂行にあたり多大なご協力を頂きました，住友金

属鉱山株・米山幸伸様，石川 尚様，株東芝・桜田新哉様に

厚く御礼申し上げます．

また本研究の一部は，国立研究開発法人新エネルギー・産

業技術総合開発機構(NEDO)委託事業「次世代自動車向け高

効率モータ用磁性材料技術開発/新規高性能磁石材料に関す

る検討」ならびに「部素材の代替・使用量削減に資する技術

開発・実証事業」の支援の下で行われました．
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