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第 1 章 緒言 

1.1  チタン合金 

近年，カーボンニュートラルの実現に向けて，各国において温室効果ガスの排出量削

減が進められている．航空機は世界の温室効果ガス排出量の 2~3%を占めていることか

ら，削減のために航空機本体を軽量化し，エネルギー効率を向上させることが必要であ

る．航空機の軽量化のために必要な比強度の高い合金として，チタン合金が注目されて

おり，実際に適用が進められてきた[1]．最近では，機体やエンジン部品に対して，軽量

かつ高強度な炭素繊維強化複合材（Carbon fiber reinforced plastic composite: CFRP）の適

用比率が高まっている（Fig. 1.1(a)）[2]．チタン合金は，CFRP との間でガルバニック腐

食が生じにくいことに加え，熱膨張率も CFRP と同程度であり温度変化によるひずみを

抑えられることから，CFRP との適合性に優れており，ますます需要が増大している[3-

5]．Fig. 1.1(b)に示す通り，商用ジェットエンジンのチタンの総需要は，2018 年では 2010

年の 1.5 倍に増加しており，将来的にもさらに需要が増加すると予想されている[6]． 

チタンは 882.5 ℃に変態点が存在し，低温安定相は稠密六方晶構造を持つ α 相であり，

変態温度以上では体心立方晶構造を持つ β 相となる（Fig. 1.2）[7, 8]．チタンに他の元

素を添加し合金化することによって，882.5 ℃の変態温度以下でも β 相が存在するよう

になるため，α 相および β 相の割合を変化させた合金の開発が進められている．α 相の

割合が多い α 合金やニア α 合金，β 相の割合が多い β 合金やニア β 合金，どちらも同程

度含まれている α-β 合金など，合金の種類は多岐にわたる[7, 9]．α 相が主体となる合金

は，高強度・高弾性率，高クリープ抵抗が利点である一方で，β 相が主体となる合金は，

熱処理による強度向上が可能であることや加工しやすいことが利点であり，それぞれ異

なる機械的特性を示す．また，α 相と β 相をどちらも併せ持つ α-β 合金も存在し，バラ

ンスの良い材料としてよく用いられている．このように熱処理工程や元素の添加により，

α 相と β 相の割合，結晶粒径や形状等が変化することが知られており，微細組織を制御

することで目的用途に応じた機械的特性を持つ合金の開発が進められてきた． 

チタン合金はすでに産業界で多く用いられている合金であるが，それがひとたび破損

すると重大な事故につながる．実際に 2017 年に生じたエアバス A380 のエンジン爆発

事故は，エンジン内のファンハブが，チタン合金の疲労き裂進展によって破損したこと

で生じたと報告されている[10]．製品・構造物の安全性を確保するためには，材料強度

試験によりその材料がどれだけの強さを持つのかを評価する必要がある．使用環境に応
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じて，強度や疲労強度，耐クリープ性，破壊靭性，耐食性など，異なる特性が要求され

ており，マクロスケールにおいてそれぞれに対応する材料強度試験が行われてきた[11]． 

 これまで行われてきたマクロスケールにおける材料強度試験では，平均的な機械特性

を評価することが可能であり，顕微鏡を用いた組織観察と組み合わせることで，微細組

織と平均的な機械的性質との関係を明らかにしてきた．例として，最も多く利用されて

いるチタン合金である Ti-6Al-4V 合金は，α 安定化元素であるアルミニウムおよび β 安

定化元素であるバナジウムを含む α-β 合金であり，様々な微細構造をとることで知られ

ている．熱処理の違いにより，等軸 α 相と粒界 β 相を含む等軸状構造（Fig. 1.3(c)）や，

ラス状の α 相と β 相が交互に組み合わされたフルラメラ組織（Fig. 1.3(d)），等軸 α 相と

ラメラ組織が組み合わされたバイモーダル組織（Fig. 1.3(a-b)）を得ることが可能である

[12]．マクロスケールにおける材料強度試験から，等軸状組織は延性や疲労強度が高い

ことが示されている一方で，フルラメラ組織は高い破壊靭性やき裂進展抵抗を示す[9]．

また，バイモーダル組織は両方の組織を併せ持つため，これらの特性のバランスが取れ

た組織として知られている．しかしながら，これらの知見は，マクロスケールにおける

材料強度試験と微細組織の観察の結果の組み合わせから考察された推論であり，微細組

織がどのように実際の変形挙動に影響するか直接評価することには限界がある． 

基本的に金属の疲労破壊について考慮する場合，降伏応力以上の負荷により行われる

低サイクル疲労試験であれ，弾性域内での繰り返し負荷により行われる高サイクル疲労

試験であれ，その破壊プロセスは，微細構造に大きく依存する微小き裂の生成・進展（ス

テージⅠ）から，微細構造にそれほど依存しない大きなき裂の進展（ステージⅡ）へと

進行することで最終的に破断につながる[13]（Fig. 1.4）．ステージⅠでは結晶粒のすべり

方向等に依存するため微細構造に大きく依存し，それに伴ってばらつきも大きいとされ

ている．一方で，ステージⅡでは，基本的には応力方向に垂直な方向にき裂が進展する

ため微細構造にはそれほど依存せず，安定してき裂が進展する．このうち，ステージⅡ

の大きなき裂の進展は，マクロスケールにおける材料強度試験により調査されており，

実際に，チタン合金におけるき裂進展抵抗は等軸状構造よりもフルラメラ構造の方が高

く，また，粒径が粗大なフルラメラ構造の方が，高いき裂進展抵抗を示すことが分かっ

ている[7, 9]．その一方で，ステージⅠの微小き裂の生成・進展は，微細構造の影響を大

きく受けることが知られている[13-15]．特にチタン合金は，疲労寿命が大きくばらつく

ことが知られており[15-17]，設計に際しては，やむを得ず過剰な安全率が設けられてい

る．複雑な微細組織を持つチタン合金では，微細組織に依存するステージⅠの微小き裂

の生成・進展が，疲労特性をはじめとする機械的性質に大きく影響すると考えられるた
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め，微細構造と変形挙動との関係を本質的に理解することは重要である[18]．それらの

知見を得ることで，より正確な疲労寿命の予測や，目的用途に応じた微細構造の最適化

に貢献できると考えられる． 

一口に微細構造といっても，それぞれの結晶粒の特性，粒界・異相界面の影響，不均

一組織による応力変化の影響などを考慮する必要があるが，これらは，マクロスケール

での材料強度試験では直接評価することが難しい．微小き裂の生成・進展に対する微細

構造の影響を評価するため，微細構造と同スケールで変形挙動評価が可能な微小力学試

験が有用である． 

Fig. 1.1 Titanium alloys in aircraft. (a) Composite structure content of the Boeing 787 [2]. (b) 

Total titanium demand for commercial jet engines [6]. 

(a) 

(b) 
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Fig. 1.2 Crystal structure of titanium. Left: hcp α phase. Right: bcc β phase [8]. 

 

 

Fig. 1.3 Optical microscope images of Ti-6Al-4V microstructures: (a) mill annealed; (b) bimodal; 

(c) fully equiaxed and (d) fully lamellar [12]. 
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Fig. 1.4 Stage Ⅰ (microstructure-sensitive) and stage Ⅱ (microstructure-independent) crack growth.  

 

 

1.2  微小力学試験 

微小力学試験はこれまで，MEMS (micro electro mechanical systems) や薄膜など，構造

物自体がナノ・マイクロスケールであるものに対して，実製品が使用される微小領域の

環境下で材料に適切な強度が備わっているかを確認するために多く利用されてきた

[19-21]．その一方で，金属材料をはじめとするバルク材への微小力学試験の適用も進め

られてきている．例として，金属材料では試料がマイクロサイズ以下になるとバルク材

よりも強度が向上するというサイズ効果が提唱されていたが，微小力学試験によってそ

の実証がなされてきた[22, 23]．また，粒径が小さくなるほど強度が向上するというホー

ルペッチ理論について，微小力学試験により検証が行われており[24]，粒径の微細化に

よって高強度化した製品の実用化が進められている[25, 26]．金属材料は，結晶粒の微細

化や析出物などでその微細組織を変化させることにより，様々な機械的特性を獲得して

いるため，マクロスケールにおける材料の機械的性質や変形挙動を本質的に理解するに
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は，マイクロスケールにおいて微細組織との関連を考慮する必要がある．  

チタン合金において，破壊挙動の初期過程となる微小き裂の生成・進展と微細構造と

の関係を明らかにするため， 

 各相や各結晶粒の機械的特性 

 微細構造の不均一性を考慮した変形挙動評価 

について，微小力学試験によりそれぞれ検討することが重要である．前者はナノインデ

ンテーション装置による押込み試験，後者は微小曲げ試験および微小引張試験により，

評価可能である．各相・各結晶粒の機械的特性を評価することで，それぞれの結晶粒に

おける変形・き裂の生じやすさについて考慮でき，き裂が生成しやすい箇所を推定する

ことが可能になる．また，微細構造の不均一性の影響を検討するため，少数の結晶粒を

含む微小試験片の変形挙動を評価することで，粒界・相界面や隣り合う結晶粒の影響で

生じる不均一な応力分布の中でのき裂生成について考慮できるとともに，特定の粒界・

相界面に着目したき裂進展挙動が観察できる．これらを総合的に検討することで，微小

き裂の生成および進展に関して本質的な理解につながると考えられる．以下に，それぞ

れの微小力学試験の特徴について示す． 

 

1.2.1 ナノインデンテーション試験[27] 

ナノインデンテーション法とは，硬質の圧子を試料表面に押込み，除荷する過程にお

いて，荷重と変位を連続的に測定し得られたデータから機械特性値を算出する手法であ

る[27-29]（Fig. 1.5）．通常は三角錐形状を持つバーコビッチ圧子が用いられ，押込み深

さと圧子形状から推定した接触投影面積 Ap（Fig. 1.5(a)）をもとに，硬さ値 H や複合弾

性率𝐸𝐸𝑟𝑟が以下の式を用いて算出される． 

𝐻𝐻 =
𝑃𝑃𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚

𝐴𝐴𝑝𝑝
(1.1) 

𝐸𝐸𝑟𝑟 =
√𝜋𝜋
2

𝑆𝑆

�𝐴𝐴𝑝𝑝
(1.2) 

なお，𝑃𝑃𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚は最大荷重，S は除荷曲線の傾きで表される接触剛性を示している（Fig. 

1.5(b)）．複合弾性率𝐸𝐸𝑟𝑟は，測定試料の弾性率𝐸𝐸𝑠𝑠とポアソン比𝑣𝑣𝑠𝑠，および圧子の弾性率𝐸𝐸𝑖𝑖
とポアソン比𝑣𝑣𝑖𝑖が複合された値であり，測定試料単体の弾性率は以下の式で求められる． 

𝐸𝐸𝑠𝑠 =
1 − 𝑣𝑣𝑠𝑠2

1
𝐸𝐸𝑟𝑟
− 1 − 𝑣𝑣𝑖𝑖2

𝐸𝐸𝑖𝑖

(1.3) 

ナノインデンテーション試験では，試料表面に対するわずかな押込みのみで測定が可
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能な試験であるため，試験片の加工が不要であり，簡便かつ様々な材料に適用可能な手

法である．数十ナノメートル～数マイクロメートルのわずかな押込みにより弾性率や硬

さ値を得られるため，多結晶体における単一結晶粒の機械特性を評価することが可能で

ある[30, 31]．最近では，高温環境下で試験が行えるよう，加熱ステージや雰囲気制御機

能を搭載したナノインデンテーション試験機も開発されており，高温環境下での機械特

性評価が行われている[32-34]．しかしながら，圧子の押込みによる試験であり，その応

力は一様ではなく，結果の解釈には注意が必要である．また，その特徴上，数多くの仮

定に基づいており，複数の補正が必要となる．ナノインデンテーション試験では，ナノ

スケールレベルのわずかな押込みにより測定が行われるが，現状の技術ではナノスケー

ルレベルで理想的な圧子を作製することは困難である．したがって，接触投影面積を求

めるために必要な面積関数𝐴𝐴𝑝𝑝(ℎ𝑐𝑐)を理想的な幾何的形状をもとに決定した場合，測定に

大きな誤差が生じる．そのため，一般的に，弾性率が既知である参照試料を様々な押込

み深さで測定し接触投影面積を求めることで，各圧子の面積関数が決定されている．参

照試料としては，安価で手に入り，測定値が安定している溶融石英（Fused silica: FS）が

用いられることが多い．一方で，参照試料により決定した面積関数を用いたとしても測

定に誤差が生じることが知られている．そこで，ナノインデンテーション試験による測

定値の信頼性に関する研究を行った．この研究では，超音波測定など他の手法で測定で

きる弾性率を指標として，ナノインデンテーション試験による測定値の信頼性を確認し

た[35]．Table 1.1 では，複数の単結晶材料に対して，弾性定数から推定した理論弾性率

と，ナノインデンテーション試験により測定した実験弾性率を比較した結果を示してい

る[35]．実験弾性率はそれぞれ，FS および BK7 ガラスを参照試料として求めた面積関

数を用いた際の算出値を示している．測定試料によっては，理論弾性率と実験弾性率に

大きな差が生じており，その原因についてはまだ不明である．また，用いる参照試料に

よって算出される機械特性値が変化する．以上のような理由から，ナノインデンテーシ

ョン試験は，定性的な評価での利用にとどまっている[27, 35]．ただ，Table 1.1 で示され

ている通り，金属材料（Mo，W，Al）においては，理論弾性率と実験弾性率がほぼ同様

の値を示していることが確認されており，金属材料に対しては適正な機械特性値が測定

できると推測される．同じく金属材料であるチタン合金に対しても，ナノインデンテー

ション試験によって弾性率や硬さ値が適切に評価可能であると考えられる． 



8 

 

Fig. 1.5 Nanoindentation testing. (a) Diagram of indentation tests under the maximum loading 

[27]. (b) Typical load-displacement curve [27]. (c) Typical image of residual indentation obtained 

by atomic force microscope. 

 

Table 1.1 Elastic moduli obtained by experiments [35]. 

Samples v Theo. E 
Experimental E, GPa 

Ac(hc) from FS Ac(hc) from BK7 

SiC 0.07 475 576 ± 17 554 ± 27 
Al2O3 0.16 422 483 ± 9 465 ± 13 
GaN 0.18 320 326 ± 3 314 ± 6 
CaF2 0.21 120 132 ± 3 127 ± 3 
MgO 0.24 288 315 ± 5 304 ± 6 
Mo 0.28 332 338 ± 7 325 ± 7 
W 0.28 409 411 ± 10 394 ± 10 
Al 0.36 68 70 ± 3 68 ± 3 

Average absolute difference from theo. 7.8 % 5.7 % 
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1.2.2 微小曲げ試験 

微小曲げ試験は，通常の曲げ試験をマイクロスケールで行う試験であり，加工・試験

のしやすさから，片持ち梁を作成して微小曲げ試験を行うことが多い．一般的には，集

束イオンビーム（Focused ion beam: FIB）により微小片持ち梁試験片を作成し，開放端

付近の一点をナノインデンテーション装置により押し込むことで，曲げ試験を行うこと

が可能である[19, 20, 36-41]．FIB 加工の性質上，イオンビームの軌道に沿った方向に加

工が行われるため，四角形状の断面を持つ通常の梁を作成する場合，サンプルの端の部

分で 2 方向から加工を行う必要があり，サンプル端以外の任意の場所で試験片を作成す

ることができない[19, 20]（Fig. 1.6(a)）．そのため，1 方向からの加工で作成可能な，断

面が三角形状あるいはホームベース形状の曲げ試験片を作成して曲げ試験を行ってい

る例が多い[36-41]（Fig. 1.6(b-c)）．曲げ試験の場合，上部に引張応力，下部に圧縮応力

がかかるため，一様の応力状態でなく，応力勾配を考慮する必要がある． 

 

Fig. 1.6 Examples of micro-cantilever machined by FIB. (a) Rectangular shape cross-section [20]. 

(b) Pentagonal shape cross-section [38]. (c) Triangular shape cross-section [41]. 

 

 

1.2.3 微小引張試験 

 微小引張試験は，通常の引張試験をマイクロスケールで行う試験である．一軸引張試

験では，通常，試験片の上下方向に引張試験力を加える必要がある．微小試験片の場合，

微小な試験力の負荷機構とともに，試験片を負荷機構に対してどのように取り付けるか
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が重要である．そのため負荷機構の取り付け部に対応した，引張試験片を作成する必要

がある（Fig. 1.7）．また，市販の微小引張試験機はほとんどなく，グリップ部を保有し

た専用の試験機を作成する必要がある．したがって，その他の曲げ試験，圧縮試験より

も試験自体は困難なことが多い．しかしながら，一様の引張応力による試験を行うこと

ができる点で有用であり，数々の材料に適用されている[42-45]．また，圧縮試験と組み

合わせることにより繰り返しの引張―圧縮を行うことが可能になり，微小領域における

疲労特性を直接評価することも可能になることが期待されている[42]． 

 

Fig. 1.7 Examples of samples of micro mechanical tests [42]. 

 

 

1.3  チタン合金の変形機構解明に関する現状の課題 

本研究では，わずかな破損が重大な事故に直結しかねない航空機を念頭において，主

に航空機のガスタービンエンジンに用いられるチタン合金の変形機構に着目した．最も

広く用いられているチタン合金である Ti-6Al-4V 合金は，耐用温度が 300 ℃であり，使

用温度が約 300 ℃以下である低圧コンプレッサー領域に用いられる[7, 46, 47]（Fig. 1.8，

Fig. 1.9）．一方で，温度が 300 ℃以上になる高圧コンプレッサー領域では，耐用温度が

500 ℃を超える Ti-6242S (Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0.1Si) や IMI 834 (Ti-5.8Al-4Sn-3.5Zr-

0.7Nb-0.5Mo-0.35Si) が用いられる[46, 47]．航空機の安全設計において疲労寿命を考慮

することは重要である．チタン合金はその微細構造の複雑さから疲労寿命に大きなばら

つきがあることが報告されており[16, 17]，その評価と予測が難しいといわれている．こ

れらのばらつきは，微細構造に大きく依存する微小き裂の生成・進展に起因すると考え

られる．より正確な疲労寿命の予測や，目的用途に応じた微細構造の最適化に向けて，

微細構造と変形挙動との関係を本質的に理解することが重要である[18]． 
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最も汎用的なチタン合金である Ti-6Al-4V 合金は α-β 合金であり，α 相および β 相の

どちらの特徴も有しているとともに，Fig. 1.3 のように熱処理工程によって微細組織が

様々に変化するため，その塑性変形挙動は複雑である．先行研究では，マクロスケール

における疲労試験から Ti-6Al-4V 合金のき裂生成や伝播が，α 相の柱面すべりや底面す

べりで生じやすいことが示されている[48]．また，マイクロスケールにおいては，Ti-6Al-

4V の単一ラメラ相に対する微小引張試験や[43], α 相の単結晶を対象にした微小曲げ試

験[49]が行われており，α 相の結晶構造に着目した各すべり系の臨界分解せん断応力

（Critical resolved shear stress: CRSS）が報告されている．しかしながら，そのほとんど

は主に α 相のすべり系に着目して評価が行われている．一方で，β 相の影響や粒界の影

響が塑性変形挙動にどのような変化をもたらすかについては，不明な部分が多い．β 相

に関しては，Mine らがラメラ相の微小引張試験を行い，ラス β 相の幅がラス α 相の

CRSS に影響を及ぼすことを示しているが[44]，このように，β 相自体の変形よりも β 相

が α 相の変形にどう影響するかについて考えられていることが多い．特に，α-β 合金に

おいて，α 相および β 相それぞれの結晶粒の強度を評価したうえでの変形挙動解析など

も行われている例がほとんどない．また，α 相と β 相の間，または等軸 α 相とラメラ構

造の間の界面の影響を考慮することも重要である．しかしながら，特定の相界面に着目

した微小力学試験に関する研究は少ない．さらに，き裂の発生・進展は，結晶粒自体の

機械的特性だけでなく，隣接する結晶粒の特性にも依存すると考えられている[50-52]．

微小領域に着目した場合，複数の結晶粒から成る試験片が一様に変形すると，各結晶粒

にかかる応力が異なってくるため，不均一な応力分布が生成され[53]，想定とは異なる

変形挙動が生じる可能性がある．数個の結晶粒を含む微小試験片に対して力学試験を行

い，粒界や相界面による変形拘束の有無によって生じる不均一な応力分布の影響につい

て調査することで，粒界による変形拘束が少ないと考えられる材料表層の変形がどのよ

うに開始されるかについての知見が得られる．総合的に，微細組織が材料強度・変形挙

動にもたらす影響を評価することができれば，微小き裂の生成・進展の本質的な理解に

つながり，新たな材料開発等にも役立つと考えられる． 

また，チタン合金の変形機構は，温度など環境条件によっても変化する．チタン合金

は，添加元素の割合や熱処理工程を試行錯誤により調整することによって，耐熱性の向

上を実現しており，マクロスケールでの材料強度試験によりその有用性が確認されてき

た[3]．また，Ti-6242S や IMI 834 など，耐熱性を向上させたチタン合金は，実際に航空

機エンジンへの適用がすすめられてきた．マクロスケールにおける高温（約 500 ℃）で

の材料強度試験により，室温よりも低い引張強度，高い延性を示しており，温度条件に
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よってチタン合金の機械的特性が変化することが知られている[54, 55]．また，高温試験

においても，チタン合金の微細構造によってその機械的特性やき裂進展機構が変化する

ことが知られている[54]．さらに，粒界における微小き裂生成・進展を生じやすいこと

が指摘されており[56]，高温環境下では，室温と異なる変形機構を示すと考えられる．

その一方で，各結晶粒や微細構造の不均一性に着目した，高温下におけるマイクロスケ

ールでの材料強度試験に関する研究はほとんど行われてこなかった．耐熱チタン合金が

高温環境下で強化された原因が，複雑な微細構造であるか，または各結晶粒の固溶強化

であるかなど，その強化因子をマクロスケールの材料試験及び破壊後の組織観察のみで

区別することは難しい．微小力学試験の適用により，高温下での各結晶粒の機械的特性

および結晶粒界の影響について評価することで，耐熱チタン合金が高温環境下で強化さ

れた要因について特定することができれば，高温環境下において微小き裂の生成・進展

を抑制するための合金設計・微細構造制御の新たな指針を得られる． 

さらに，チタン合金特有の現象の一つとして，荷重保持を伴う室温環境下での疲労試

験（Cold dwell fatigue 試験）を行った場合，通常の疲労試験よりも疲労強度が大幅に低

下することが指摘されている[50, 57-59]（Fig. 1.10(a)）．実際に，Dwell fatigue 強度の低

下が，航空機事故の原因として指摘された例が存在する[10]．チタン合金の中でも，Ti-

6Al-4V，Ti-6242，Ti-6242S や IMI 834 などが Dwell fatigue 強度が低下することについて

指摘されている[50, 57, 60-62]．Dwell fatigue 試験において微小き裂が生じやすい要因と

して，α 結晶粒の高い異方性により，c 軸角度が大きく弾性率が低い“柔らかい”結晶

粒で生じた転位が，c 軸角度が小さく弾性率が高い“硬い”結晶粒との間の粒界に蓄積

し，硬い結晶粒側に応力集中が生じることで，硬い結晶粒内にき裂が生じやすくなると

推測されている[50, 59, 63, 64]（Fig. 1.10(b)）．また，硬い結晶粒と柔らかい結晶粒のひ

ずみ速度感受性の違いが Dwell fatigue の挙動と関係していることが指摘されている[65, 

66]．Jun らは，ナノインデンテーション試験により，Dwell fatigue 強度の低下をあまり

生じない Ti-6246（Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo）の局所ひずみ速度感受性は結晶方位に関係なく

同じ値を示すのに対し，Dwell fatigue 強度が低下する Ti-6242（Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo）の

局所ひずみ速度感受性は硬い結晶粒と柔らかい結晶粒で異なることを示した[65]（Fig. 

1.11）．また，Zheng らは，硬い結晶粒を柔らかい結晶粒で挟んだモデルを作成し，荷重

保持を伴う引張試験のシミュレーションを行った結果，Ti-6242は，Ti-6246と比較して，

硬い結晶粒内部の応力が増加し，転位も増加したことを示している[66]（Fig. 1.12）．し

たがって，硬い結晶粒と柔らかい結晶粒のひずみ速度感受性の違いが，荷重保持による

硬い結晶粒内部の応力増加，ひいては Dwell fatigue 強度の低下と関係していることが指
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摘されている．このように，ナノインデンテーション試験などの微小力学試験によって，

各結晶粒の変形の違いが検証されている．しかしながら，これらの考察は Ti-6242 およ

び Ti-6246 での検証に限られており，その他の，Dwell fatigue 強度の低下を起こすチタ

ン合金に関しては，調べられていないことが多い．Ti-6242S や IMI 834 も Dwell fatigue

強度低下について指摘されているが[61, 62]，ひずみ速度感受性の違いなどは未だ調べ

られていない．様々な耐熱チタン合金について評価することにより，どのような添加元

素が影響を及ぼすのか，また，その属性の違いについて評価することが可能であると考

えられる．さらに，理論として提唱されている，荷重保持試験によって柔らかい結晶粒

と硬い結晶粒の間に生じる転位の蓄積や応力集中は，微細構造の不均一性が大きく影響

すると考えられるが，それらが直接評価可能な微小力学試験により検証された例はほと

んどない．微小力学試験により各結晶粒の特性や微細構造の影響を直接評価することで，

Dwell fatigue 強度の低下に関する本質的な理解につながると期待される． 

 

Fig. 1.8 Sectional view of one model of the Rolls Royce RB 211 gas-turbine engine. A, fan blades; 

B, lower-pressure compressor; C, intermediate pressure compressor [7].  
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Fig. 1.9 Improving heat-resistance titanium alloys [46]. 

 

 

Fig. 1.10  Dwell fatigue in titanium alloys. (a) The upper figure shows the normal fatigue test, 

and the lower figure shows the dwell fatigue test [58]. (b) Theory of decreasing dwell fatigue 

strength of titanium alloys [59].  

(a) (b)
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Fig. 1.11 Hardness vs. strain rate in (a) hard and (b) soft grains of Ti6242 and Ti6246: a slope of 

each fitted line indicates the rate sensitivity exponent, m value [65]. 
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Fig. 1.12 Discrete dislocation plasticity simulation results of hard and soft grain combination [66]. 

 
  



17 

 

1.4  本研究の目的 

 本研究では，チタン合金において，微小力学試験を用いて，微細構造の影響を考慮し

た変形機構を明らかにすることを目的とした．本研究では，主に航空機用エンジン材料

に用いられている Ti-6Al-4V（ASTM B348 Grade 5），Ti-6242S（Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0.1Si）

および IMI 834（Ti-5.8Al-4Sn-3.5Zr-0.7Nb-0.5Mo-0.35Si）という 3 種類のチタン合金を対

象に，微小力学試験を用いて，微細構造と変形機構との関係を評価した．ナノインデン

テーション試験を用いて，各相や各結晶粒の機械的特性を評価するとともに，微小曲げ

試験および微小引張試験を用いて，微細構造の不均一性を考慮に入れた変形挙動の評価

を行った．これらの総合的な知見をもとに，微小き裂の生成および進展に関して微細組

織の影響を考慮した変形機構を明らかにした．具体的には，前述した現状の課題に対し

て，以下のことを解明することを目的として研究を進めた． 

 

（1）Ti-6Al-4V 合金に対する，微細組織と塑性変形挙動の関係の解明[67] 

本研究では，微小力学試験を用いて，Ti-6Al-4V 合金における α 相および β 相の結

晶粒の強度や各結晶粒間の粒界が塑性変形にどのように影響するかを明らかにする

ことを目的とした．各結晶粒の機械的特性を評価するため，ナノインデンテーション

試験を行った．また，微細組織と変形挙動との関係を調査するため，FIB により数個

の結晶粒を含む微小曲げ試験片を作成し，ナノインデンテーション装置によって曲げ

試験を行った．総合的に，各結晶粒や粒界が材料強度・変形挙動にもたらす影響につ

いて評価した． 

 

（2）耐熱チタン合金に対する，高温環境下での変形機構に関する研究[68, 69] 

本研究では，航空機エンジンに用いられる Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 チ

タン合金において，高温下での各結晶粒の機械的特性および結晶粒界の影響について

評価することで，耐熱チタン合金が高温環境下で強化された要因について特定するこ

とを目的とした．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 チタン合金に対して，高温環境下で

の変形挙動を調査するため，25 ℃および 350 ℃の環境下でナノインデンテーション

試験および微小曲げ試験を行った．塑性変形が生じた結晶粒の結晶構造を決定するた

めに，試験片を電界放出型走査電子顕微鏡（Field emission scanning electron microscope: 

FE-SEM）で観察し，電子線後方散乱回折（Electron back scattered diffraction pattern: EBSD）

測定で分析を行った．各結晶粒の特性や微細構造に焦点を当てて強度の温度依存性に

ついて調べた．  
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（3）耐熱チタン合金に対する，室温下での Dwell fatigue に関する研究[70, 71] 

本研究では，チタン合金の Dwell fatigue 強度低下のメカニズムの解明に向けて，

Dwell fatigue 強度の低下を引き起こす Ti-6242S および IMI 834 に対して微小力学試験

を用い，Dwell fatigue 強度の低下に影響を与える要因について明らかにすることを目

的とした．Ti-6242S および IMI 834 における各結晶粒のひずみ速度感受性を，ナノイ

ンデンテーション試験によって検証した．この試験結果を，EBSD によって得られる

結晶構造解析およびエネルギー分散型 X 線分光（Energy dispersive X-ray spectroscopy: 

EDS）分析によって得られる元素マッピングと組み合わせて，ひずみ速度感受性およ

び Dwell fatigue に影響を与える要因について調べた．さらに，荷重保持を伴う微小曲

げ試験および微小引張試験を実施し，微細組織と変形挙動との関係について調査した．  

 

 

1.5  本論文の構成 

 本論文は全 5 章で構成される．以下に各章の概要を述べる． 

 第 1 章では，本論文の背景としてチタン合金および微小力学試験に関する研究につい

て概説し，本研究の目的を述べた．第 2 章では，Ti–6Al–4V 合金の塑性挙動に及ぼす微

細構造の影響を評価するために，微小曲げ試験とナノインデンテーション試験を行い，

塑性変形と微細構造の関係性について得られた知見について述べる．第 3 章では，高温

環境での Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 チタン合金の微細構造と変形挙動との関

係を調査するために，高温下でのナノインデンテーション試験と微小曲げ試験を行い，

微細組織を考慮した強度の温度依存性に関して明らかにされたことについて述べる．第

4 章では，Ti-6242S および IMI 834 合金における Dwell fatigue 強度低下のメカニズムに

ついての知見を得るため，局所的なひずみ速度感受性をナノインデンテーション試験に

よって調査した結果，および，荷重保持を伴う微小曲げ試験および微小引張試験を実施

して微細組織と変形挙動との関係を調査した結果を述べる．第 5 章では，本研究の総括

として各章のまとめおよび結言を述べる． 
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第 2 章 Ti-6Al-4V 合金の塑性変形挙動に対す

る微細構造の影響 

2.1  はじめに 

 本章では，汎用的なチタン合金である Ti-6Al-4V 合金に対して，微小力学試験を用い

て，塑性変形に対する微細構造の影響を評価することを目的とした．Ti-6Al-4V 合金に

おいて一般的に使用されている組織である，等軸状組織（等軸 α 相および粒界 β 相の混

合）とバイモーダル組織（等軸 α 相および α・β ラメラ相の混合）を各種熱処理条件に

よって作製し，試験片として用いた．塑性変形及びき裂進展を検証するため，FIB によ

って結晶粒を数個含む微小曲げ試験片を作成し微小曲げ試験を行った．結晶構造や微細

構造を調べるため，曲げ試験前後において組織観察及び結晶方位測定を行った．また，

各結晶粒の機械的特性を明らかにするため，ナノインデンテーション試験による弾性率

および硬さ値の測定を行った．各種試験から得られた結果を総合的に考慮し，等軸状組

織およびバイモーダル組織を持つ Ti-6Al-4V 合金における塑性変形挙動について解析を

行った． 
 
 

2.2  実験方法 

2.2.1 試料の作製 

 試料は，受入材の Ti-6Al-4V 合金棒（ASTM B348，Grade 5; 6.12% Al, 4.10% V, 0.14% 

O, 0.16% Fe in wt%）から切り出したサンプルを用いた．等軸状組織およびバイモーダル

組織を得るための熱処理工程について Fig. 2.1 に示す．試料の熱処理は，卓上マッフル

炉（デンケン，KDF-P70）により行った．試料はまず 950 ℃で 5 時間の溶体化処理が行

われた．等軸状組織を作成することを目的として，炉冷処理を行った後 700 ℃で 2 時間

保持し，その後室温まで炉冷した．一方，バイモーダル組織を作成することを目的とし

て，水冷処理を行った後 700 ℃で 2 時間保持し，その後再び室温まで炉冷した．熱処理

を終えた試料は片面にエメリー紙およびダイヤモンド研磨剤により鏡面研磨を施した．

研磨後の表面はイオンミリング装置（GATAN, PECSⅡ）により Ar イオンミリングを加

速電圧 8 kV，照射角度 5°として 30 分施した． 
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Fig. 2.1 Heat treatment process of Ti-6Al-4V in this study. 

 

2.2.2 微小曲げ試験 

 Fig. 2.2 に FIB 装置（JEOL, JIB-4000）によって作成した微小曲げ試験片を示す．断面

が正三角形状であり，幅が 10 μm，長さが 50 μm の曲げ試験片を作成した．等軸状組織

およびバイモーダル組織に対してそれぞれ 3 つの曲げ試験片を作成し，曲げ試験を行っ

た．等軸状組織の曲げ試験片は，EQ-beam 1，EQ-beam 2，EQ-beam 3，バイモーダル組

織の曲げ試験片は，BM-beam 1，BM-beam 2，BM-beam 3 として，それぞれ区別した．

ナノインデンテーション装置（ELIONIX, ENT-2100）を用いて，曲げ試験片の基部から

40 μm の位置に対して押込み試験を行い，曲げ試験を実施した．荷重負荷時間は 25 秒，

荷重保持時間は 10 秒で曲げ試験を行った． 

断面が三角形状の曲げ試験片に対して曲げ試験を行った場合の応力分布を検証する

ため，有限要素法（Finite element method: FEM）解析ソフトウェア（COMSOL Inc., 

COMSOL Multiphysics）を用いてシミュレーションを行った．Fig. 2.3 に微小曲げ試験片

に対する曲げ試験の弾塑性解析を行った結果を示す．なお，材料は均質な Ti-6Al-4V 合

金を想定し，先行研究のパラメータを利用して解析を行った[72]．Fig. 2.3(a)はフォンミ

ーゼス応力分布を表しており，試験片の基部付近において応力が最大となっている様子

が確認される．試験片の基部付近のみに着目すると，試験片の上部には y 軸の正方向に

引張応力が発生し，試験片の下部には y 軸の負方向に圧縮応力が発生する．Fig. 2.3(b)

に，試験片上面における，フォンミーゼス応力と曲げ試験の基部からの距離との関係を

表したグラフを示す．基部周辺の領域（0~15 μm）のフォンミーゼス応力の差は小さく，

一様に引張応力が生じている様子が確認された．シミュレーション結果から，観察可能

な試験片の上面では，基部付近で変形が生じると想定されるため，実際の微小曲げ試験
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においても，試験片の基部付近を中心に観察を行った．すべりやき裂をトレースするた

め，曲げ試験を繰り返し行い，ナノインデンテーション装置に付属の光学顕微鏡および

共焦点顕微鏡（Lasertec Corporation, HD100D）で曲げ試験片の観察を行った．曲げ試験

の前後で，電界放出型走査電子顕微鏡（FE-SEM; Zeiss, ULTRA PLUS）を用いて加速電

圧 10 kV により曲げ試験片の観察を行った． 

 

 

Fig. 2.2 The micro-cantilever fabricated by FIB [67]. 
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Fig. 2.3 Elastoplastic analysis of cantilever bending test by FEM. (a) Von Mises stress distribution 

in bending test. (b) Relationship between Von Mises stress (at both edges of the upper surface) 

and the distance from the base of the cantilever. 

 

 

2.2.3 結晶構造解析 

Ti-6Al-4V 合金の結晶構造を解析するため，SEM に付属されている EBSD 検出器

（Bruker, e-Flash）を用いて加速電圧 20 kV により結晶方位解析を行った．EBSD 法の原

理としては，傾斜した試料面に対して電子線を照射すると，試料内で散乱した電子線の

一部が結晶面で回折されるため，その反射回折パターン（EBSD パターン）を解析する

ことで結晶方位の特定が可能となる．EBSD 解析では，画質（Image quality）マップ，相

（Phase）マップ，x, y, z 方向の逆極点図（Inverse Pole Figure: IPF）マップおよび局所方
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位差平均（Grain Average Misorientation: GAM）マップを取得することが可能である．画

質マップは，EBSD パターンにおける観測されたバンドの強度を示しており，測定位置

での結晶格子の品質を表している．また，相マップは，結晶系で判別した結晶相を示し

ており，稠密六方晶構造である α 相と，体心立方晶構造である β 相を区別することが可

能である．さらに， IPF マップは，各方向（x, y, z 方向）に対する結晶粒の結晶方位が

色で表されたマップである．また，GAM マップは，結晶粒内における測定点と隣接す

る点の誤配向の平均を示すマップであり，以下の式で表される[73]． 

𝐺𝐺𝐴𝐴𝐺𝐺 =
1
𝑚𝑚
�𝛽𝛽𝑖𝑖

𝑚𝑚

𝑖𝑖=1

(2.1) 

ここで，βi は結晶粒内の i 番目の方位差を示し，結晶粒内における測定点の間の m 個

の方位差の平均が GAM となる．GAM は残留ひずみと変形を示す指標として用いられ

ている[73, 74]．また，固溶元素の分布を評価するため，SEM に付属している EDS 装置

（Bruker，XFlash 6130）を用いて EDS 分析を行った．EDS 測定では，電子線を試料に

照射し，試料に含まれる原子から出てきた特性 X 線を検出し，そのエネルギーレベル

と強度から試料に含まれる元素の種類および含有率を調べることが可能である．EDS 分

析により，Ti-6Al-4V に含まれるアルミニウムおよびバナジウムの元素マップを取得し

た．EBSD 分析および EDS 分析は，専用の ESPRIT ソフトウェアを用いて制御し，同じ

視野内で測定を実施した． 

 

2.2.4 ナノインデンテーション測定 

 各相の弾性率と硬さ値を検証するために，ナノインデンテーション試験機

（Nanomechanics, iMicro）を使用してナノインデンテーション試験を実施した．本研究

では，三角錐形状である Berkovich 圧子を用いて，最大荷重 5 mN で試験を行った．等

軸状構造およびバイモーダル構造それぞれの試料において 192 点測定した．ナノインデ

ンテーション試験後，圧痕の位置周辺の領域に対して EBSD 測定および EDS 測定を行

い，圧痕位置の相や結晶構造および元素分布を評価した． 
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2.3  実験結果 

2.3.1 作製した試料に対する結晶構造解析 

熱処理を行った試料が，想定した微細構造を得られているかを確認するため，炉冷材，

水冷材に対して，結晶構造解析を行った．Fig. 2.4(a)および Fig. 2.4(b)は，それぞれ炉冷

材および水冷材に対して EBSD 測定を行い取得した，画質マップ，相マップおよび z 方

向に対する IPF マップを表している．炉冷処理を行った試料は等軸 α 相および粒界 β 相

を含む等軸状組織が観察されたのに対し，水冷処理を行った試料は等軸 α 相およびラメ

ラ相を含むバイモーダル組織が観察された． 

 

 

Fig. 2.4 EBSD image-quality maps, phase maps and IPF maps in the z (depth) direction of Ti-

6Al-4V alloy [67]: (a) Equiaxed microstructure sample produced by furnace cooling. (b) Bimodal 

microstructure sample produced by water quenching. 
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2.3.2 曲げ試験による変形挙動解析 

 Fig. 2.5 は，等軸状構造の微小試験片 EQ-beam 1 における，繰り返し曲げ試験を実施

した際の変形挙動を示す．1 回目，2 回目，3 回目の曲げ試験の最大荷重は，それぞれ

3，4，5 mN を設定して曲げ試験を行った．Fig. 2.5(a) は，1 回目，2 回目，3 回目の曲

げ試験でそれぞれ取得した荷重変位曲線を表している．1 回目の荷重負荷に関しては，

荷重変位曲線の負荷と除荷の軌跡の差は小さく，弾性変形が主であった．負荷の回数が

増えるに従って軌跡の差が大きくなり，塑性変形が観察されるようになった（Fig. 2.5(a)）．

Fig. 2.5(b)の光学顕微鏡画像では，1 回目の荷重負荷後には曲げ試験片の変形はあまり見

られなかった．2 回目の荷重負荷後には β 相と思われる結晶粒の内部で変形が観察され，

3 回目の荷重負荷後にはさらにその変形が明確に観察された．また，3 回目の荷重負荷

後，α 結晶粒の内部にいくつかの細い線が観察された．共焦点顕微鏡画像では，光学顕

微鏡画像と同様に，3 回目の負荷後に α 結晶粒の内部にいくつかの細い線が観察された．

α 結晶粒内のこれらの線は，SEM 画像と比較するとすべり線であることが確認された

（Fig. 2.5(c)）．β 結晶粒内の変形は SEM 画像からは観察できなかったが，これは解像度

向上のため加速電圧を 10 kV と高めに設定しており，結果として試料表面のコントラス

トが低下したことが原因であると考えられる[75]．これらの観察結果を総合すると，β 相

が最初に変形し，その後，α 結晶粒の内部ですべりが発生した．Fig. 2.5(d)では，観察さ

れた β 相の変形は塗りつぶされたオレンジ領域で表されており，α 結晶粒内のすべり線

は破線で示されている．粒径が比較的大きい β 結晶粒内では塑性変形が観察された一方

で（Fig. 2.5(b)），α 結晶粒内ではすべり線が観察された（Fig. 2.5(b-c)）．EBSD による結

晶構造解析と SEM によるすべり観察から，すべり面を特定した結果，Fig. 2.5(c)に示す

ように，(0001)〈12�10〉すべり系が結晶粒 2（G2）で活性化されたと考えられる．また，

G1 では，(0001)〈12�10〉および(101�0)〈12�10〉すべり系と思われる複数のすべりが観測さ

れた．一方で，G3 ではすべり線は観察されなかった．観察されたすべりの局所領域に

均一な引張応力が加えられることを考慮すると，各結晶粒のシュミット因子を考慮する

ことは有用である． 

Table 2.1 に，応力軸が y 方向に平行であると仮定した場合の，代表的なすべり系の各

結晶粒のシュミット因子を示した．SEM 観察により G2 で底面すべりが発生したことが

確認されたが，これらのすべりは最も低いシュミット因子に対応していた．このすべり

は，粒界に存在する β 相で生じた変形とつながっているように見えた．また，EBSD 分

析と SEM 画像から，G1 で底面すべりと柱面すべりが発生していることが確認された．

ただし，柱面すべりのシュミット因子や，粒径，曲げ試験片の基部からの距離について
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は G1 と G3 で違いが見られなかったにもかかわらず，G1 ではすべりが発生したのに対

し，G3 ではすべりが確認されなかった． 

 

Fig. 2.5 Plastic behavior of the equiaxed-microstructure micro-cantilever (EQ-beam 1) [67]: (a) 

Load–displacement curve of bending tests. (b) Two different microscope images of the plastic 

deformation. (c) Top and side view of SEM images after bending tests. (d) Image-quality map of 

EBSD; here, dashed lines indicate observed slips. (e) Phase map of EBSD. (f) IPF map in the z 

(depth) direction. 
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Table 2.1 Evaluation of the α-phase Schmid factors in the equiaxed microstructure (each grain 

exhibited in Fig. 2.5(d)) [67]. 
  Schmid factors 

Slip system G1 G2 G3 

Basal (0001)〈12�10〉 0.33 0.24 0.13 

Prismatic (101�0)〈12�10〉 0.38 0.46 0.44 

Pyramidal (101�1)〈12�10〉 0.41 0.50 0.44 

 

 

Fig. 2.6 は，光学顕微鏡と SEM によって観察された，等軸状構造の EQ-beam 2 および

EQ-beam 3 の曲げ試験によって生じた変形を示している．EQ-beam 1（Fig. 2.5）と同様

に，EQ-beam 2 および EQ-beam 3 でも β 相における変形が見られた．EQ-beam 2 では粒

界 β 相にき裂が観察された一方で，EQ-beam 3 では β 相の結晶粒内で塑性変形が観察さ

れた．さらに，粒界 β 相のき裂は，EQ-beam 2 の等軸 α 相のすべりとつながっているよ

うに観察された．粒界 β 相で始まったき裂が等軸 α 相に伝播し，α 粒内の(101�1)面にす

べりを引き起こした可能性が考えられる．  
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Fig. 2.6 Deformation of other equiaxed-microstructure beams [67]. (a) EQ-beam 2. (b) EQ-beam 

3.  
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Fig. 2.7は，バイモーダル構造の微小曲げ試験片BM-beam 1の変形挙動を示している．

1 回目，2 回目，3 回目の曲げ試験の最大荷重は，それぞれ 4，5，5.5 mN を設定して曲

げ試験を行った．Fig. 2.7(a) は，1 回目，2 回目，3 回目の曲げ試験でそれぞれ取得した

荷重変位曲線を表している．1 回目の荷重負荷に関しては，荷重変位曲線の負荷と除荷

の軌跡の差は小さく，弾性変形が主であった．負荷の回数が増えるに従って軌跡の差が

大きくなり，塑性変形が観察された（Fig. 2.7(a)）．Fig. 2.7(e)で示した，曲げ試験片内の

相分布を確認すると，β 相はラメラ領域にまばらに分布しているように観察されたが，

先行研究では，Ti-6Al-4V 合金のラメラ相はラス α 相とラス β 相がほぼ交互に存在する

ことが示されているため[43, 44]，Fig. 2.7(e)で示されたラメラ相において，緑色で示さ

れたラス α 相に挟まれた領域はラス β 相であると考えられる．Fig. 2.7(b)で示されてい

る通り，最初に，ラス β 相が針状方向に沿って変形が生じているように観察される．次

に，光学顕微鏡画像と共焦点顕微鏡画像で示されているように，α 結晶粒の内側にすべ

りが観察された（Fig. 2.7(b)）．Fig. 2.7(d)に示すように，G3 でのすべりは，α 結晶粒とラ

メラ相との間の界面で停止していることが観察された．また，相界面と粒界付近で破壊

が観察されたが，ラス α 内部のすべりなのか，粒界でのき裂なのかを区別することはで

きなかった．EBSD による結晶構造解析と SEM によるすべり観察から，Fig. 2.7(c)に示

すように，(101�0)〈12�10〉すべり系が G3 で発生したと考えられる．また，G4 でもすべり

が観察されたが，G1 と G2 ではすべりは確認できなかった．Table 2.2 に，応力軸が単純

に y 方向に平行であると仮定した場合の，バイモーダル構造の代表的なすべり系のシュ

ミット因子を示した．G3 では，シュミット因子が最も高かったのは柱面すべりであり，

実際に生じたすべりと一致していた．また，EBSD 分析および SEM 観察から，錘面す

べりが G4 で発生したと考えられる．一方で，G1 と G2 では，柱面および錘面すべりに

高いシュミット因子を示したにもかかわらず，実際にはすべりは観察されなかった． 
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Fig. 2.7 Plastic behavior of the bimodal microstructure micro-cantilever (BM-beam 1) [67]. (a) 

Load–displacement curve of bending tests. (b) Microscope images of the plastic deformation. (c) 

Top and side view of SEM images after bending tests. (d) Image-quality map of EBSD; here, 

dashed lines indicate observed slips in α phase, and solid lines indicate fracture near the interface. 

(e) Phase map of EBSD. (f) IPF map in the z (depth) direction. 

 

Table 2.2 Evaluation of the α-phase Schmid factors in the bimodal microstructure (each grain 

exhibited in Fig. 2.7(d)) [67]. 
  Schmid factors 

Slip system G1 G2 G3 G4 

Basal (0001)〈12�10〉 0.23 0.43 0.08 0.24 

Prismatic (101�0)〈12�10〉 0.47 0.35 0.46 0.41 

Pyramidal (101�1)〈12�10〉 0.49 0.47 0.42 0.47 
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Fig. 2.8 は，バイモーダル構造の曲げ試験片である BM-beam 2 および BM-beam 3 の変

形を示している．これらの試験片では，等軸 α 結晶粒の内部で(101�0)面のすべりが観察

された．BM-beam 2 では，これらのすべりはラメラ相との界面で停止した．さらに，BM-

beam 3 では，ラメラ相の針状方向と針状方向が変化した界面に沿ってラス β 相の変形

が観察された．  

 

 

Fig. 2.8 Deformation of other bimodal microstructure beams [67]. (a) BM-beam 2. (b) BM-beam 

3. 
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Fig. 2.9 は，曲げ試験前後の y 方向の IPF（IPFY）マップと GAM を示している．α 結

晶粒の変形を考慮すると，応力方向に対する c 軸の角度が重要になるため，引張応力方

向の結晶方位を表す IPFY マップを示す．また，IPFY マップ内に観察されたすべり（破

線）を示した．GAM マップは，各結晶粒の GAM の違いを示しており，これらは，塑

性ひずみの程度を表すといわれている．等軸状構造（Fig. 2.9(a)）では，粒界 β 相に隣接

する α 結晶粒内の領域の GAM が高い傾向が見られた．EQ-beam 1 および EQ-beam 3 で

示されているように，α 結晶粒間の粒界付近の α 相の GAM も高くなっている．α 結晶

粒のすべりは，GAM の大きな変化を示した領域で多く観察された．バイモーダル構造

（Fig. 2.9(b)）では，粒界や相界面周辺の GAM が高く，GAM の高い結晶粒においてす

べりが観察された．ラメラ相においては曲げ試験前にすでに高い GAM を示しており，

曲げ試験によって生じたラメラ相の GAM の増加は，等軸 α 結晶粒における GAM の増

加と比較して小さく見えた． 

 

  

Fig. 2.9 EBSD analysis of each beam [67]. IPFY: IPF maps in the y direction (i.e., parallel to the 

tensile stress applied to the cantilever surface); solid lines denote cracks, and dashed lines denote 

transgranular slips. GAM: Differences in the GAM generated through plastic strain before and 

after the bending tests: (a) equiaxed microstructure and (b) bimodal microstructure. 
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2.3.3 ナノインデンテーション測定による各組織の力学特性評価 

 各相の機械的特性を評価するために，ナノインデンテーション試験を行った．Fig. 2.10

は，ナノインデンテーション試験後の EBSD 分析結果を示している．画質マップに示

されている黒い三角形状の点はナノインデンテーションにより測定した点を表す．ナ

ノインデンテーション試験で測定された弾性率と硬さ値は，等軸状構造では等軸 α 相

と粒界 β 相に分けて評価しており，バイモーダル構造では等軸 α 相とラメラ相に分け

て評価した．Fig. 2.10(c)は，各微細構造の等軸 α 結晶粒の粒径を示している．等軸 α 相

の平均粒径は，等軸状構造で 10.4 μm，バイモーダル構造で 6.8 μm だった．さらに，

ラメラ相の α 結晶粒のサイズは，等軸 α 相のサイズよりも小さかった． 
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Fig. 2.10 EBSD analysis after nanoindentation testing [67]. Image quality: Image quality map of 

EBSD. Phase: Phase map of EBSD. IPFZ: IPF maps in the z direction: (a) equiaxed microstructure, 

(b) bimodal microstructure, and (c) grain size of α phase for equiaxed and bimodal 

microstructures. Error bars denote the standard deviation of the mean.  
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Fig. 2.11(a)および(b)は，それぞれ等軸状構造およびバイモーダル構造の平均弾性率と

硬さ値を示している．等軸状構造では，等軸 α 相，粒界 β 相の平均弾性率は，それぞれ

144.2 GPa，114.7 GPa であり，硬さ値は，それぞれ 7.48 GPa，5.06 GPa であった．β 相

では，α 相と比較して，弾性率では 20%ほど，硬さ値では 32%ほど低い値を示した．一

方で，バイモーダル構造では，等軸 α 相，ラメラ相の平均弾性率はそれぞれ 135.8 GPa，

132.8 GPa，硬さ値はそれぞれ 5.51 GPa，5.53 GPa であり，ラメラ相の弾性率および硬さ

値は，等軸 α 相の弾性率および硬さ値と同様の値を示した．ラメラ相の弾性率と硬さ値

は，圧痕のサイズがラメラ相に含まれているラス結晶粒の幅を超えているため，ラス α

相とラス β 相を同時に押し込んでいることが想定され，得られた結果も両方を含んだ値

を示していると考えられる．Fig. 2.12 (a)および(b)は，ナノインデンテーション試験によ

って測定された等軸 α 相の機械的特性と c 軸の傾斜角との関係を示している．等軸 α 相

の弾性率と硬さ値は，c 軸の傾斜角の増加に伴って減少した．直線近似から c 軸が 0°お

よび 90°の差を考慮したところ，等軸状構造において，弾性率では 16%，硬さ値では 13%

ほどの差があった．そのため，c 軸の傾斜角による α 相の弾性率と硬さ値の差は，α 相

と β 相の間の差よりも小さかった，一方で，バイモーダル構造については，等軸 α 相と

ラメラ相においては弾性率，硬さ値ともにほとんど変わらず，等軸 α 相のｃ軸傾斜角に

よって生じる差の方が大きいことが確認された． 

Al 濃度および V 濃度の影響を調査するために，等軸状構造およびバイモーダル構造

の Al および V の分布を，EBSD 分析と同時に測定された EDS 分析によって取得した

（Fig. 2.13）．等軸状構造とバイモーダル構造を比較すると，等軸 α 相においては，Al 濃

度は同じであるが，V 濃度はバイモーダル構造の方が等軸状構造よりも高いように観察

される．さらに，位相マップと Al 濃度マップを比較すると，等軸状構造では α 相と β

相の間に Al 濃度に明らかな違いがあるが，バイモーダル構造では等軸 α 相とラメラ相

の間に明確な違いは見られなかった．Table 2.3 は，等軸状構造およびバイモーダル構造

における等軸 α 相の Al 濃度および V 濃度を示している．等軸 α 相の Al 濃度は等軸状

構造で 6.96%，バイモーダル構造で 6.81%であったため，その差は小さかった．一方で，

等軸 α 相の V 濃度は，等軸状構造で 3.55%，バイモーダル構造で 4.45%であり，Al 濃度

と比較するとその差は大きかった． 
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Fig. 2.11 Mean elastic moduli and hardness values obtained by nanoindentation testing[67]; here, 

error bars show the standard deviation of the mean: (a) equiaxed microstructure and (b) bimodal 

microstructure. 
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Fig. 2.12 Relationship between the mechanical properties of the equiaxed α phase and the c-axis 

inclination angle[67]: (a) elastic moduli and (b) hardness values. 
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Fig. 2.13 Phase maps and SEM-EDS maps of Al and V contents [67]: (a) equiaxed microstructure 

and (b) bimodal microstructure.  

 

Table 2.3 Al and V concentration of equiaxed α phase in each microstructure [67]. Values reported 

as mean ± standard deviation of the mean. 

Microstructure Equiaxed Bimodal 

Al (wt%) in equiaxed α grain 6.96 ± 0.74 6.81 ± 0.51 

V (wt%) in equiaxed α grain 3.55 ± 0.70 4.45 ± 0.57 

 

 

2.4  考察 

2.4.1 マイクロスケールにおける等軸状組織の変形挙動 

 等軸状組織において，本実験の微小曲げ試験では β 相領域が最初に変形した．また，

ナノインデンテーション試験では，β 相の弾性率と硬さ値は，α 相の弾性率と硬さ値よ

りも低い値を示した．結晶粒径は圧痕サイズよりも大きかったことを考慮すると，得ら

れた値は微細構造の影響を受けずに各相の機械的性質を反映していると考えられる．硬

さ値は降伏応力に関係する値として知られている[76]．β 相は，α 相の稠密六方晶構造よ
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りもすべり面の多い体心立方晶構造を持っているため，α 相よりも変形しやすいと考え

られる．また，チタン合金において α 相と β 相の配向関係は(101)𝛽𝛽 ∥ (0001)𝛼𝛼，共有さ

れる最密方向は〈11�1�〉𝛽𝛽 ∥ 〈21�1�0〉𝛼𝛼であり，β 相で α-β 界面のすべりまたは(110)すべりが

発生するといわれている[77]．本研究において，すべり線は試験片表面では観察できな

かったが，β 相内部が塑性変形したということは β 相内部ですべりが生じたものと考え

られる． 

さらに，不均一な応力分布の影響が，数個の結晶粒を含む試験片で観察された．先行

研究では，粒界付近の応力は，結晶方位・弾性率の異なる結晶粒が隣接することによっ

て引き起こされる変形拘束に依存することが示されている[53, 78]．さらに，局所的な応

力は，粒界および相界面での転位の堆積によっても生成される[79]．今回の実験でも，

Fig. 2.9 の結果から，粒界付近で転位が堆積していると考えられ，結果として粒界付近

の応力も増加したと想定される．β 相の機械的特性が低いということ，また，粒界周辺

に応力が集中したことが起因となり，粒界 β 相が最初に変形したことが想定される．ま

た，β 相の変形とつながっていた α 結晶粒内のすべりは，そのシュミット因子が低かっ

たことを考慮すると，粒界 β 相の変形が α 粒のすべりに影響を与えた可能性が考えられ

る． 

β 相の変形後，等軸 α 結晶粒において，シュミット因子が高いすべり系が活性化され，

すべりを生じた．さらに，シュミット因子や試験片での位置などが類似した結晶粒であ

っても，すべりを生じるものとすべりを生じないものが存在した．その理由として，曲

げ試験片には弾性率の異なる結晶粒が含まれているため，曲げ試験中に不均一な応力分

布が発生したことが原因であると考えられる．また別の理由として，粒界によって結晶

粒が拘束されている部分とされていない部分が存在することも原因として考えられる． 

Janssen らは，一つの結晶粒内部において，粒界が結晶粒の中央領域の変形と回転を妨

げることを示しており[80]，粒界によって本来生じると想定されるすべりが生じない可

能性がある．以上の点を考慮すると，単に α 結晶粒のすべり系だけでなく，各結晶粒の

弾性率，結晶粒径，粒界等を考慮することが重要である．多結晶材料の塑性挙動は，単

結晶の塑性挙動よりも複雑であることが予想される． 

 

2.4.2 マイクロスケールにおけるバイモーダル組織の変形挙動 

 バイモーダル構造では，ラメラ相において針状方向に沿った変形が見られたことから，

ラス β 相の変形が発生した，もしくは α 結晶粒内部でスリップが発生したと考えられ

る．また，ナノインデンテーションの実験結果から，ラメラ相の弾性率と硬さ値は，等
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軸 α 相とほぼ同様の値を示した．Chong らは，一次 α 相と旧 β 相（ラメラ相に変形した

領域）の間の硬さ値の違いを調査し，ラメラ相の硬さが，アニーリング温度が上がるこ

とで増加することを示した[81]．また，970 ℃のアニーリング温度では，ラメラ相の硬

さ値は一次 α 相の硬さ値とほぼ同じだった一方，830 ℃では硬さ値が 20%ほど低くなっ

ており，アニーリング温度が Al 濃度と関連していることから，ラメラ相の硬さ値の上

昇は Al 濃度の上昇が理由であることが示されていた[81]．本結果においても，950 ℃で

熱処理を行っており，Al 濃度もラメラ相のラス α 相と等軸 α 相でそれほど変わらなか

った（Fig. 2.13(b)）．Fig. 2.11(b)で示されているように，等軸 α 相とラメラ相で硬さ値が

ほぼ同様であり，塑性変形に対する抵抗はラメラ相と等軸 α 相であまり変わらない． 

ラメラ相内の引張応力方向に垂直な針状方向に沿った相界面，および針状方向が変化

した界面に沿って，ラメラ相での変形と破壊が観察された（Fig. 2.14(a)）．また，引張応

力方向にほぼ平行に生じた破壊も部分的に観察されたが（Fig. 2.14(b)），き裂は粒内すべ

りか相界面のき裂なのかは区別できなかった．先行研究では，シミュレーション結果か

ら，多結晶体の局所応力が引張応力方向に垂直な相界面で大きくなることを示していた

[53]．また，隣接する結晶粒による変形拘束のために，相界面での応力は三重点の近く

で大きくなる傾向が示されている[53]．転位の堆積が粒界周辺に局所的な応力を誘発す

ることを考えると，三重点の応力は通常の粒界の応力よりも高いことが想定される．本

実験では，引張応力方向に垂直な相界面や界面の三重点など，局所応力の高い領域付近

で変形が観察された．いくつかの先行研究により，バイモーダル構造を持つ Ti-6Al-4V

合金の粒界すべりが確認されている[82-84]．転位は相界面に吸収され，界面に沿ってす

べりを発生させる可能性がある．この現象は，本実験で観察された粒界すべりに対応し

ている可能性がある． 
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Fig. 2.14 Representative deformation in lamellar phase [67]: (a) deformation along the acicular 

direction perpendicular to the load axis (BM-beam 3). (b) deformation along the acicular direction 

parallel to the load axis (BM-beam 1). 

 

 

Ding らは，ラメラ単一相からなる微小曲げ試験片を作成し，すべり系を評価した[85]．

先行研究の結果では，ラメラ相の結晶配向が均一であり，α 相の結晶構造に関連して，

相界面全体で一貫したすべりが観察されていた[85]．対照的に，本実験において，変形

はラメラ相で針状方向に沿って観察された．等軸状構造の結果から，β 相は α 相よりも

塑性変形しやすいこと想定されるため，ラメラ相内のラス β 相が最初に針状方向に沿っ

て変形した可能性がある．ラス β 相が先に変形した原因として，ラス β 相は結晶方位の

異なるラス α 相に挟まれており，ラス β 相に応力が集中し変形が生じた可能性が考えら

れる． 

バイモーダル構造では，比較的大きな粒径を持つ結晶粒の内部ですべりが観察された

（例えば，Fig. 2.9(b)の BM-beam 2 など）．Janssen らは，一つの結晶粒は，粒界付近の

硬い領域と中央部分の柔らかい領域に分かれており，その体積分率は，結晶粒サイズと

試験片の厚さに依存すると仮定していた[80]．本研究の観察結果から考えると，大きな

結晶粒の中央領域は粒界による変形拘束の影響を受けにくく，これらの領域は単結晶と

同様にスリップシステムに従って変形しやすいと考えられる．特に，バイモーダル構造
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の大きな等軸 α 結晶粒のすべりは，他の領域（例えば，ラメラ相など）が粒界と相界面

によって強く制約されるため，等軸状構造のすべりよりも顕著になる可能性がある．ま

た，等軸状構造と同様に，同様の条件を示す結晶粒であっても，すべりが発生したもの

と発生しなかったものが存在した．これは，多結晶材料の不均一な応力分布と，粒界に

よる変形拘束の欠如が原因であると考えられる． 

 

2.4.3 各相の力学特性の効果 

 ナノインデンテーション試験で測定された等軸 α 相の機械的特性は，バイモーダル構

造と等軸状構造で異なる値を示した．バイモーダル構造の等軸 α 相の硬さ値は 5.5 GPa

であったのに対し，等軸状構造の硬さ値は 7.5 GPa だった（Fig. 2.11(a)および(b)）．しか

しながら，等軸状構造およびバイモーダル構造における等軸 α 相の弾性率は，どちらも

約 140 GPa であった．硬さ値の差が大きかった（26%）のに対し，弾性率の差は小さか

った（5.8%）．先行研究では，バイモーダル構造における等軸 α 相の硬さ値と弾性率は，

それぞれ 3.5〜5.0 GPa と 130〜140 GPa であり[86]，本研究におけるバイモーダル構造

の結果とほぼ一致している．等軸状構造とバイモーダル構造で硬さ値が異なる理由とし

て考えられる要因の一つとして，c 軸の傾斜角が影響していることが想定される．実際

に，等軸 α の平均 c 軸傾斜角は等軸状構造で 50.7°，バイモーダル構造で 67.7°であり，

バイモーダル構造の方が少し大きい．しかしながら，Fig. 2.12(b)で示した硬さ値と c 軸

傾斜角の関係を考慮すると，等軸状構造とバイモーダル構造で線形近似の切片がそもそ

も異なっており，結果として，c 軸傾斜角以外の要素が硬さ値に影響していると考えら

れる．硬さ値の違いにおいて考えられる別の理由として，結晶粒サイズの影響があげら

れる．Fig. 2.10(c)に示すように，等軸状構造の等軸 α 相の平均粒径は，バイモーダル構

造よりも大きかった．しかしながら，ナノインデンテーションの押込み深さが約 250 nm

であり粒径に対して十分に小さいため，結晶粒サイズの影響も小さいと考えられる．硬

さ値の違いにおいてさらに考えられる別の理由は，固溶元素濃度の違いである．Zeng ら

は，熱処理工程によって引き起こされる Al 濃度の増加と V 濃度の減少が，α 相の硬さ

値の向上に影響することを示した[86]．本実験では，Table 2.3 の Al 濃度および V 濃度

の結果から，V 濃度の減少が，Al 濃度の増加よりも等軸 α 相の硬さ値の向上に寄与す

ることが示された．熱処理工程の違いによって生じる固溶濃度の違いが，結果として等

軸 α 相の硬さ値の違いに現れていると考えられる．各結晶粒の機械的性質の違いを考慮

すると，バイモーダル構造の等軸 α 相でのすべり開始は，等軸状構造よりも容易に発生

すると想定される．その一方で，微細構造の影響や各結晶粒の結晶構造についても考慮
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する必要がある． 

 

2.4.4 微細構造の効果 

一般に，α-β チタン合金における β 相は，主要な α 相の変形に対して補助的な役割を

果たすものと想定されて研究が進められてきた．Jun らは，マイクロピラー圧縮試験を

使用してラス β 相の傾斜が降伏点と局所硬化速度に影響を与えることを示した[87]．圧

縮方向に対して垂直になっている β 相を含むピラーは加工硬化と高降伏応力を示した

が，圧縮方向に対して傾いている β 相を含むピラーの場合は均一な変形を示した[87]．

別の先行研究では，一次 α 相と垂直 β 相の両方を含む微小曲げ試験を実施しており，α

相で開始されたき裂が β 相領域には伝播しないことが示されていた[49]．さらに，Mine

らは，フルラメラ構造に対して微小引張試験を行い，柱面すべりおよび底面すべりの

CRSS が，β 相の幅が大きくなるにつれて増加することを示していた[44]．このように，

先行研究では，主に，β 相の存在により α 相がどのような変形を示すかについて着目さ

れていた．一方で，本実験では，β 相の変形がしばしば観察された．β 相の弾性率と硬

さ値は α 相よりも低いため，α 相のすべり系だけでなく，粒界 β 相の変形も考慮するこ

とが重要であると考えられる．加えて，本研究では，β 相が結晶方位の異なる α 相に挟

まれており，局所的な応力が加わることによって β 相が変形したと想定される．また，

近年，チタン多結晶の応力再分布によって Dwell fatigue 強度の低下を引き起こす可能性

について指摘されている[50, 52, 60]．応力の再分布は，α 相の異方性が高いことが原因

であると考えられている[60]．本研究における等軸状構造では，α 相と β 相の間の弾性

率と硬さ値の違いは，等軸 α 相の c 軸の傾斜角による硬さ値の違いよりも，その差が大

きかった．これらの結果は，β 相の存在が応力再分布に影響する可能性を示している．

一方で，バイモーダル構造では，ラメラ相の弾性率と硬さ値は，等軸 α 相のものと類似

していた．ラメラ構造は，粒界 β 相に関して応力の再分布の程度を緩和する可能性があ

る．ただし，ラメラ相内の小さな β 相の影響については無視できない．チタン合金の微

細構造と応力再分布効果の関係については，さらなる調査が必要である． 

先行研究において，単相の試験片を評価した場合は，粒界の制約が少ないため，粒内

で活性化しやすいすべりが発生することが示されている[43, 44, 49, 85, 88]．ただし，マ

クロスケールにおける材料強度試験では，結晶粒同士が互いに拘束される．バイモーダ

ル構造におけるバルク試験片の疲労試験では，一次 α 結晶粒とラメラ相の両方でき裂の

発生が観察された[48]．さらに，き裂の伝播は主に結晶学的および粒内であり，き裂経

路の約 80%および 20%がそれぞれ粒内および粒間であることが示された[48]．マクロス
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ケールにおける試験では，結晶粒は結晶粒界によってほぼ完全に拘束され，すべての結

晶粒が変形を引き起こすと想定される．したがって，変形は，粒界の効果ではなく，各

結晶粒のすべり系に依存すると考えられる．一方で，本実験では，単相またはマクロス

ケールの材料強度試験とは対照的に，粒界と相界面は塑性変形に大きく影響する．数個

の結晶粒を含む試験片を利用することで，単相およびマクロスケールの試験よりも，粒

界・相界面の効果を検証することが可能である． 

 

2.4.5 微細構造と塑性変形挙動との関係性 

本研究におけるナノインデンテーション測定結果および微小曲げ試験結果から，β 相

は α 相よりも変形が生じやすいことが示された．また，β 相で生じた変形が隣接する等

軸 α 相の変形にも影響している様子が観察された．微小き裂の生成や進展に関して，こ

れまで，α 結晶粒のすべりの生じやすさに着目して評価が行われてきたが[48]，β 相で生

じた変形が微小き裂の起点となり α 結晶粒へ進展する可能性についても考えられる．さ

らに，熱処理工程の違いによって，α 相内の固溶元素濃度に変化が生じ，結果として硬

さ値に違いが生じることが示された．硬さ値は，α 結晶粒の c 軸角度に依存して変化す

るため，すべりの生じやすさと関係した指標として考えられる．α 相内の V 濃度が増加

することで硬さ値が低下したという結果から，V 濃度の高い α 相ではすべりが生じやす

くなることが明らかになった．すべりの生じやすさは微小き裂の発生と関連するため，

微小き裂の発生・進展を抑制するには，α 結晶粒内部の固溶元素濃度も制御する必要が

ある． 

また，本研究の微小曲げ試験の結果から，α 結晶粒内で生じるすべりは，粒界による

変形拘束によって生じる不均一な応力分布の影響を受けることが示された．さらに，ラ

メラ相においても応力方向に垂直な粒界や粒界三重点など応力が集中しやすい領域の

付近でき裂が生じている様子が確認され，ラメラ相内のき裂も，不均一な応力分布の影

響を受けることが示された．マクロスケールにおける Ti-6Al-4V の疲労試験では，応力

分布が特に不均一である表面付近から微小き裂が発生することも多いため[89]，試料表

面付近において，結晶粒径を均一にすることや粒径を微細にすることにより応力集中を

低減させることで，結果的にき裂発生の抑制につながることが期待される． 
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2.5  まとめ 

 Ti-6Al-4V 合金の塑性挙動に及ぼす微細構造の影響を評価するために，Ti-6Al-4V 合金

の等軸状構造およびバイモーダル構造において，微小曲げ試験およびナノインデンテー

ション試験を行った．これらの実験により，次の結論が導き出された． 

1. 等軸状構造における微小曲げ試験片では β 相が先に変形した．また，ナノインデン

テーション試験から，β 相の弾性率と硬さ値が α 相よりも低いことが示されており，

α 相よりも変形しやすいと考えられる．また，α 結晶粒内のすべりは，粒界による

変形拘束によって生じる不均一な応力分布の影響を受けた． 

2. バイモーダル構造における微小曲げ試験では，針状方向に沿ったラメラ相の領域で

の変形や，α 結晶粒の内部でのすべりが観察された．ラメラ相内部の変形は，等軸

状構造で β 相変形が起こりやすいことを考えると，β 相の変形が関係していたと考

えられる．また，等軸状構造と同様に，α 結晶粒内のすべりは，粒界による変形拘

束によって生じる不均一な応力分布の影響を受けた． 

3. ナノインデンテーション結果および EDS による元素マッピングの結果から，等軸

α 結晶粒の強度に関連して，α 相の固溶強化元素である Al だけでなく，β 相の安定

化元素である V も α 相の強度に影響することが示された． 

4. 塑性挙動は，粒界周辺でしばしば観察された．したがって，α結晶粒の結晶方位や

すべり系だけでなく，β 相の変形や，粒界による変形拘束によって生じる不均一な

応力分布についても考慮する必要がある． 
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第 3 章 耐熱チタン合金における高温環境下で

の変形機構に関する研究 

3.1  はじめに 

 本章では，航空機エンジンに用いられる Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 チタン

合金において，高温下での各結晶粒の機械的特性および結晶粒界の影響について評価す

ることで，耐熱チタン合金が高温環境下で強化された要因について特定することを目的

とした．Ti-6Al-4V は α-β 合金であり，耐用温度は 300 ℃である．一方で，Ti-6242S お

よび IMI 834 はニア α 合金であり，耐用温度はそれぞれ 520 ℃および 590 ℃である．そ

のため，Ti-6Al-4V 合金は，約 315 ℃までの低圧コンプレッサーに使用されるが，Ti-

6242S および IMI 834 合金は，315 ℃を超える高圧コンプレッサーに使用される[46]．耐

用温度の異なる 3 つのチタン合金に対して，高温環境下における微細構造と変形挙動の

関係を調査するために，25 ℃および 350 ℃でこれらのチタン合金のナノインデンテー

ション試験と微小曲げ試験を行った．得られた実験結果から，強度の温度依存性に影響

する因子に関連して得られた知見について述べる． 

 

 

3.2  実験方法 

3.2.1 試料 

 試料は，Ti-6Al-4V 合金，Ti-6242S 合金および IMI 834 合金を用いた．それぞれの合

金において溶体化・時効処理を行うため，今回用いた熱処理工程について Fig. 3.1 に示

す[1, 7]．試料の熱処理は，卓上マッフル炉（デンケン，KDF-P70）により行った．Ti-6Al-

4V 合金は，バイモーダル組織を作成することを目的として，950 ℃で 5 時間熱処理し，

水冷処理を行った後 700 ℃で 2 時間保持し，その後室温まで炉冷した．Ti-6242S 合金

は，980 ℃で 1 時間熱処理し，空冷処理を行った後 590 ℃で 8 時間保持し，その後室温

まで炉冷した．IMI 834 合金は，1015 ℃で 1 時間熱処理し，空冷処理を行った後 700 ℃

で 2 時間保持し，その後室温まで炉冷した．熱処理を終えた試料は片面にエメリー紙お

よびダイヤモンド研磨剤により鏡面研磨を施した．EBSD 測定のため，研磨後の表面は

イオンミリング装置（GATAN, PECSⅡ）により Ar イオンミリングを加速電圧 8 kV，照

射角度 5°として 30 分施した． 
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Fig. 3.1 Heat treatment process of Ti-6Al-4V, Ti-6242S and IMI 834 alloys. 

 

 

3.2.2 ナノインデンテーション測定 

 各相の弾性率と硬さ値を検証するために，試料温度を変化させて測定できるナノイン

デンテーション装置（Bruker，TI950 TriboIndenter）を使用して，三角錐形状である

Berkovich 圧子を用いて，25 ℃および 350 ℃の温度条件下で試験を行った．高温試験時

の試料の酸化を防ぐため，Ar ガスを流入し試験を行った． 

ナノインデンテーション圧子は測定試料よりも高強度である必要があるため，通常，

ダイヤモンドで作製された圧子を用いる．しかしながら，チタンは高温下で炭素と反応

することが知られており，高温環境下でのチタン合金の押込み試験によりダイヤモンド

圧子の形状が変化する可能性がある[90]．ダイヤモンド圧子の形状が変化した場合，推

定される接触面積も変化してしまうため，結果として得られる弾性率や硬さ値に誤差が

生じる可能性がある．ダイヤモンド圧子の形状が変化していないことを確認するため，

チタン合金の高温下でのナノインデンテーション試験が行われる前後に，参照試料とし
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てよく用いられる溶融石英に対して 25 ℃でナノインデンテーション試験を行い，測定

結果に変化がないかどうか確認した． 

チタン合金 Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 それぞれに対して，最大荷重 5000 μN，荷

重負荷時間 5 秒，荷重保持時間 2 秒，荷重除荷時間 5 秒でナノインデンテーション試験

を行った．各 α 結晶粒の機械的特性を評価するために，α 相の結晶粒径を考慮して，押

込み深さが粒径に対して十分に小さくなるように，押込み試験条件を設定した（〜500 

nm）．それぞれの合金で，25 ℃および 350 ℃それぞれの温度条件下において，8 点測定

した．ナノインデンテーション試験後，圧痕の位置周辺の領域を EBSD 解析すること

で，圧痕位置の結晶構造を評価した． 

 

3.2.3 微小曲げ試験 

 Fig. 3.2 に FIB 装置（JEOL, JIB-4000）によって作成した微小曲げ試験片を示す．断面

が正三角形状であり，幅が 10 μm，長さが 40 μm の曲げ試験片を作成した．Ti-6Al-4V，

Ti-6242S，IMI 834 それぞれにおいて，12 本の曲げ試験片を作成し，25 ℃および 350 ℃

においてそれぞれ 6 本ずつ曲げ試験を行った．曲げ試験は，ナノインデンテーション試

験と同じ装置を用いて行った．微小試験片の基部から 30 μm の位置で押込み試験を行う

ことで曲げ試験を実施した．荷重負荷時間は 5 秒，荷重保持時間は 2 秒で曲げ試験を行

った．曲げ試験の前後で，EBSD 検出器を付属した FE-SEM（Zeiss, ULTRA PLUS）によ

り観察を行った．実際に曲げ試験を行った場合，試験片の基部付近において応力が最大

となる．試験片の基部付近の上部には y 軸の正方向に引張応力が発生し，その応力によ

って生じる変形を観察するため，試験片の基部付近を中心に観察を行った． 

 微小曲げ試験結果から 0.2%耐力および弾性率を評価するため，応力ひずみ曲線を算

出した．応力σとひずみεは，曲げ試験により得られた荷重変位曲線および断面が正三

角形状の片持ち梁であることを想定した構造計算から，以下の式を用いて算出された． 

𝜎𝜎 =
16𝑃𝑃𝑃𝑃
𝑏𝑏3

(3.1) 

𝜀𝜀 =
√3
2
𝑏𝑏ℎ
𝑃𝑃2

(3.2) 

なお，b は曲げ試験片の幅，l は試験片の基部から押込み位置までの距離，P は荷重，h

は変位である．また，弾性率は，弾性変形領域である，ひずみが 0.001〜0.015 の領域に

おいて，応力ひずみ曲線を線形フィッティングすることによって計算した．さらに，0.2%

耐力は，応力ひずみ曲線と弾性領域でフィッティングした直線をひずみ 0.002 だけシフ
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トした直線との交点から計算した． 

 

Fig. 3.2 The micro-cantilever fabricated by FIB [68]. 

 

 

3.2.4 結晶構造解析 

それぞれのチタン合金の結晶構造を解析するため，FE-SEM に付属されている EBSD

検出器（Bruker, e-Flash）を用いて EBSD 測定を行った．EBSD 検出器は専用の ESPRIT

ソフトウェアを用いて制御され，加速電圧 20 kV で観察を行った．EBSD 解析では，観

測された EBSD パターンの質を表す画質マップ，チタンの α 相と β 相を区別する相マ

ップ，結晶方位を表す x, y, z 方向の IPF マップを取得した． 

 

 

3.3  実験結果 

3.3.1 作製した試料に対する結晶構造解析 

 熱処理を行った試料の微細構造を確認するため，各チタン合金に対して，結晶構造解

析を行った．Fig. 3.3(a)，(b)および(c)は，それぞれ Ti-6Al-4V，Ti-6242S および IMI 834

に対して EBSD 測定を行い取得した，画質マップ，相マップおよび z 方向に対する IPF
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マップを表している．Ti-6Al-4V が α-β 合金であるのに対し，Ti-6242S および IMI 834 は

ニア α 合金であるため，観察された相のほとんどが α 相であることが確認された．ま

た，それぞれの合金において，比較的丸く粒径の大きい等軸 α 結晶粒と，細長い形状を

持つ結晶粒が存在している．Ti-6Al-4V においては，等軸 α 領域とラメラ領域は明確に

分かれていたが，Ti-6242S および IMI 834 においては，等軸領域とラメラ領域は混合し

ていた．等軸状，ラス状問わず全体の α 相の平均結晶粒径を評価したところ，Ti-6Al-4V，

Ti-6242S，および IMI 834 で，それぞれ 5.85，8.88，および 15.0 μm だった． 

 

Fig. 3.3 Examples of image quality maps, phase maps and IPF maps in the z direction by EBSD 

analysis: (a) Ti-6Al-4V, (b) Ti-6242S, and (c) IMI 834 alloys. 
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3.3.2 高温ナノインデンテーション試験前後における溶融石英の測定 

ダイヤモンド圧子の形状が変化していないことを確認するため，高温下におけるチタ

ン合金のナノインデンテーション試験が行われる前後に，溶融石英に対して 25 ℃でナ

ノインデンテーション試験を行った．チタン合金の測定を行った際の最大変位（250 nm

程度）と同様の変位を得るため，最大荷重を 8 mN に設定して溶融石英のナノインデン

テーション試験を行った．Fig. 3.4 はチタン合金に対する試験の前後に測定された溶融

石英の荷重変位曲線を示している．溶融石英の荷重変位曲線は，チタン合金の試験前後

でほとんど変わらないことが確認された．チタン合金の試験前および試験後において，

溶融石英の最大押込み深さはそれぞれ 259.7 nm および 261.1 nm，弾性率はそれぞれ 71.3 

GPa および 69.9 GPa，硬さ値はそれぞれ 9.32 GPa および 9.33 GPa であった．溶融石英

の測定結果は，チタン合金の試験前後でほとんど変わらないことから，350 ℃における

チタン合金の測定によるダイヤモンド圧子の形状変化は，本実験において考慮する必要

がないと考えられる． 

 

Fig. 3.4 Load-displacement curves of fused silica before and after tests of titanium alloys [69]. 
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3.3.3 ナノインデンテーション測定による力学特性評価 

 チタン合金に対して，25 ℃および 350 ℃においてナノインデンテーション試験を行

った．Fig. 3.5 は，圧痕位置での Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI834 合金の EBSD 分析

結果の例を示している．右図は z 方向に対する IPF マップ，左図は画質マップを示す．

圧痕位置は，黒い三角形で表されている位置である．圧痕の位置をもとにそれぞれの結

晶粒の結果に振り分けた．圧痕が粒界をまたぐように位置しており，どちらの結晶粒の

機械特性を表しているか判断出来ない場合は，結果から除外した． 

 Fig. 3.6 は，ナノインデンテーション試験によって得られた各温度および合金での 8

箇所の平均弾性率および硬さ値を示している．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の平均弾

性率は，25 ℃においてそれぞれ 127.6 GPa，132.0 GPa，124.9 GPa であるのに対し，350 ℃

においてはそれぞれ 107.4 GPa，113.6 GPa，105.8 GPa であった．3 つの合金すべてにお

いて 350 ℃での弾性率は 25 ℃での弾性率よりも低い値を示しており，25 ℃および

350 ℃における弾性率の差は，3 つの合金でほとんど変わらなかった．また，Ti-6Al-4V，

Ti-6242S，IMI 834 の硬さ値の平均は，25 ℃においてそれぞれ 4.46 GPa，4.50 GPa，4.53 

GPa であるのに対し，350 ℃においてはそれぞれ 3.19 GPa，3.68 GPa，3.84 GPa であっ

た．3 つの合金すべてにおいて 350 ℃での硬さ値は 25 ℃での硬さ値よりも低い値を示

しているが，25 ℃における硬さ値は 3 つの合金間でそれほど変わらなかったのに対し，

350 ℃における硬さ値は Ti-6Al-4V が最も低い値を示した．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 

834 の硬さ値において，25 ℃と 350 ℃の差は，それぞれ 1.27 GPa，0.83 GPa，0.70 GPa

であり，Ti-6Al-4V においてその差が一番大きかった． 

チタンの α 結晶粒は異方性を持つ稠密六方晶構造であるため，硬さ値と弾性率は c 軸

の傾斜角に依存する[50, 86]．チタンの異方性の影響を除いて温度依存性のみに着目す

るため，c 軸が 70°以上である α 結晶粒に限定した荷重変位曲線の結果を示す（Fig. 3.7）．

荷重変位曲線から，3 つすべての合金において，25 ℃より 350 ℃の方が大きく変位して

いることが確認されたが，Ti-6Al-4V や Ti-6242S ではその差がはっきりと分かれている

のに対し，IMI 834 は 25 ℃と 350 ℃の差が小さかった．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834

における 25 ℃での押込み深さの平均は，それぞれ 231 nm，234 nm，237 nm でありほと

んど変わらなかったが，350 ℃での押込み深さの平均は，それぞれ 275 nm，263 nm，252 

nm であり Ti-6Al-4V が一番大きく，IMI 834 が一番小さい値を示した．また，70°以上で

ある α 結晶粒に限定した場合の平均弾性率は，25 ℃において Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 

834 それぞれ 127.5 GPa，128.9 GPa，122.2 GPa であるのに対し，350 ℃においてはそれ

ぞれ 105.1 GPa，112.2 GPa，105.6 GPa であり，3 つの合金すべてにおいて 350 ℃での弾
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性率は 25 ℃での弾性率よりも低い値を示し，その差は 3 つの合金でそれほど変わらな

かった．また，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の硬さ値の平均は，25 ℃においてそれぞ

れ 4.33 GPa，4.19 GPa，4.14 GPa であるのに対し，350 ℃においてはそれぞれ 3.02 GPa，

3.29 GPa，3.70 GPa であり，その差は Ti-6Al-4V ＞ Ti-6242S ＞ IMI 834 であった． 

加えて，Fig. 3.7 に着目すると，IMI834 は，Ti-6242S と比較して，温度にかかわらず

荷重変位曲線にばらつきがあるように観察された．c 軸が 70°以上である α 結晶粒に限

定した荷重変位曲線を示しているため，このばらつきは各結晶粒の c 軸方向に依存しな

いものと考えられる． 

 

Fig. 3.5 Examples of image quality maps and IPF maps in the z direction by EBSD analysis after 

nanoindentation testing [68]. 
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Fig. 3.6 Mean elastic modulus and hardness values in 8 locations obtained by nanoindentation 

tests [68]. Error bars indicate the standard deviation of the mean. 
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Fig. 3.7 Load-displacement curves (grains with over 70° c-axis inclination angles) [68]. 

 

3.3.4 微小曲げ試験による変形挙動解析 

Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 合金の等軸 α 結晶粒のすべり挙動を評価するた

めに，微小曲げ試験を行った．曲げ試験は，各温度および各合金で 6 つの試験片に対し

て行われた．すべり面は，EBSD 分析から得られた結晶方位と SEM 観察から得られた

すべり線によって判断した．3 つの合金すべてで，測定温度に関係なく，柱面，錐面，

および底面すべりが観察された．Fig. 3.8，Fig. 3.9 および Fig. 3.10 は，それぞれ微小曲

げ試験を Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 で実施した後の SEM 観察の例を示して

いる．図中には y 方向（曲げ試験を行った際に曲げ試験片の上部に引張応力がかかる方

向）に関する IPF マップも Fig. 3.8，Fig. 3.9 および Fig. 3.10 に示した．α 結晶粒のすべ

りと温度の関係を検証するために，Fig. 3.8，Fig. 3.9 および Fig. 3.10 に示す曲げ試験片

は，各合金において，25 °C と 350 °C でそれぞれ実験した試験片を比較して，同様の c
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軸傾斜角を持つ結晶粒（主にすべりが生じている結晶粒）を例として示した．Fig. 3.8 に

示す Ti-6Al-4V 合金の試験片では，25 ℃と 350 ℃の両方で，α 結晶粒（IPFY マップで

は赤色で示された結晶粒）で錘面すべりが観察された．Ti-6242S 合金（Fig. 3.9）では，

25 ℃と 350 ℃の両方の結晶粒（IPFY マップでは緑色で示された結晶粒）で柱面すべり

が観察された．IMI 834 合金（Fig. 3.10）では，錘面すべりが 25 ℃と 350 ℃の両方の結

晶粒（IPFY マップでは水色で示された結晶粒）で観察された．これらの結果は，活性

化されたすべり面が室温と高温の間で変わらなかったことを示している． 

 

Fig. 3.8 Examples of micro-cantilever bending tests of Ti-6Al-4V at 25 °C and 350 °C [68]. IPF 

maps in the y-direction by EBSD analysis and slip observation by SEM.  
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Fig. 3.9 Examples of micro-cantilever bending tests of Ti-6242S at 25 °C and 350 °C [68]. IPF 

maps in the y-direction by EBSD analysis and slip observation by SEM. 

 

 

Fig. 3.10 Examples of micro-cantilever bending tests of IMI 834 at 25 °C and 350 °C [68]. IPF 

maps in the y-direction by EBSD analysis and slip observation by SEM. 
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Fig. 3.11 は，Fig. 3.8，Fig. 3.9 および Fig. 3.10 に示した微小曲げ試験片の応力ひずみ

曲線の例を示している．初期の弾性変形領域では，Ti-6242S および IMI834 において応

力ひずみ曲線の勾配は 25 ℃と 350 ℃でそれほど変わらなかったが，Ti-6Al-4V において

は 350 ℃での勾配は 25 ℃よりも小さかった．また，3 つの合金すべてにおいて，350 ℃

での降伏点は 25 ℃での降伏点よりも小さかった． 

Fig. 3.12 は，曲げ試験で得られた，6 つの微小試験片の平均弾性率と 0.2%耐力を示し

ている．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の平均弾性率は，25 ℃においてそれぞれ 125.7 

GPa，119.9 GPa，123.3 GPa であるのに対し，350 ℃においてはそれぞれ 98.1 GPa，116.7 

GPa，118.5 GPa であり，すべての合金において，350 °C での弾性率が 25°C の時よりも

低い傾向を示した．また，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の 0.2%耐力の平均は，25 ℃に

おいてそれぞれ 2067 MPa，2165 MPa，2020 GPa であるのに対し，350 ℃においてはそ

れぞれ 1440 MPa，1839 MPa，1874 MPa であり，3 つの合金すべてにおいて 350 ℃での

値は 25 ℃よりも低い値を示した．25 ℃での 0.2%耐力は 3 つの合金すべてにおいて大

きな違いがなかったのに対し，350 ℃では Ti-6Al-4V の 0.2%耐力は Ti-6242S や IMI 834

よりも明らかに低かった．Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 834 における 25 ℃と 350 ℃

の平均耐力の差は，それぞれ 627 MPa，326 MPa，および 146 MPa であり，Ti-6Al-4V に

おける差が顕著に大きかった．これらの結果により，高温での塑性変形に対する耐性は

IMI 834 が最も高く，次いで Ti-6242S であり，Ti-6Al-4V は最も低いことが示された． 
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Fig. 3.11 The examples of the stress-strain curves of the micro-cantilever shown in Fig. 3.8, Fig. 

3.9, and Fig. 3.10 [68]. 
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Fig. 3.12 Mean elastic modulus and 0.2 % proof stress in 6 micro-cantilevers obtained by bending 

tests at 25 °C and 350 °C [68]. Error bars indicate the standard deviation of the mean. 
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 曲げ試験による塑性変形挙動に対する固溶元素濃度の影響を調査するため，EDS 分

析を行った．Fig. 3.13 は，350 ℃で曲げ試験を行った際の SEM 画像および試験前に測定

した EBSD 分析による IPFY マップおよび EDS 分析による元素マッピングの例を示し

ている．Ti-6Al-4V では，等軸 α 相に Al が多く存在し，ラメラ相に V が多く存在して

いることが確認された．一方で，α 相およびラメラ相ともに変形が生じており，固溶元

素濃度の差による大きな違いは見られなかった．一方で，Ti-6242S では，一つの結晶粒

の内部ですべりが生じた際，Mo や Zr が多く分布しているところで，すべりが観察され

なくなる部分があった（Fig. 3.13 矢印）．IMI 834 においても同様に，Mo や Zr，Nb が多

く分布しているところで，すべりが観察されない部分があった．350 ℃において固溶元

素濃度の分布により変化が生じた一方で，本研究で 25 ℃で曲げ試験を行った場合には，

そのような変化を観察することはできなかった． 
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Fig. 3.13 EDS mapping of the micro-cantilever. The SEM observation shows the deformation 

after bending test at 350 ℃. Arrows indicate the location at which the element distribution varies. 
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3.4  考察 

3.4.1 チタン合金における高温ナノインデンテーション試験の妥当性 

近年，様々な試料に対する高温ナノインデンテーション試験の適用が増加してきた．

その一方で，高温ナノインデンテーション試験を行うにあたり，圧子の酸化や摩耗，試

料表面の酸化，圧子―試料表面間の反応による融解や化合物生成などに注意する必要が

ある[3, 90, 91]．ナノインデンテーション試験の場合，微小な荷重・変位から機械特性値

を算出するため，通常のマクロスケールの材料強度試験ではほとんど無視できるような

わずかな変化であったとしても，機械特性値の算出に影響を及ぼす可能性がある．チタ

ンを含む合金に対する高温ナノインデンテーション試験は，三角錐形状のダイヤモンド

圧子を用いたチタン―アルミ合金の測定[92]や，球形状のタングステンカーバイド圧子

を用いた Ti-6Al-4V 合金の測定[93]などが行われているが，明確な指針があるわけでは

なく，妥当性を独自に検証する必要がある． 

高温環境下におけるチタンの微小材料試験に関する懸念の一つとして，酸化膜の形成

が挙げられる．チタンは酸化しやすく高温において TiO2 を形成することが知られてい

る[3]．本研究では，実験に使用したナノインデンテーション試験装置において，不活性

ガスである Ar を常に流入させることにより，酸化の程度を軽減させている．また，測

定時間は 1~2 時間程度と比較的短時間であるとともに，350 ℃での実験であり，より高

温の試験を行うよりも酸化膜の厚さが抑えられていると考えられる．実際に，純チタン

の酸化特性を調べた研究では，チタン表面における酸化膜は 5-10 nm 程度生成するとい

う報告がある[94]．さらに，熱による酸化後のチタン合金の機械的性質が調査されてお

り，酸化によりチタン合金の表面付近の硬さ値が向上することが報告されている[95]．

しかしながら，本研究においてナノインデンテーションにより測定された硬さ値は，酸

化膜が生成したと想定される 350 ℃の方が，25 ℃の時よりも低い値を示していた．し

たがって，350 ℃での測定は，酸化膜の特性では無く，本来のチタン合金の特性が表れ

ていると想定され，酸化膜の機械特性値への影響は小さいと考えられる． 

また，高温環境下におけるチタンのナノインデンテーション試験に関する懸念のもう

一つとして，ダイヤモンド圧子とチタンとの反応が考えられる[90]．本研究においては，

ダイヤモンド圧子の形状が変化していないことを確認するため，チタン合金のナノイン

デンテーション試験が行われる前後に，溶融石英に対して 25 ℃でナノインデンテーシ

ョン試験を行った．溶融石英を測定した際に得られた荷重変位曲線（Fig. 3.4）および算

出した弾性率や硬さ値が高温試験前後でほとんど変わらなかったことを確認した．ダイ
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ヤモンド圧子の形状が変化した場合，接触面積も変化することが想定されるが，特に，

接触面積のパラメータの影響が大きい硬さ値においてそれほど変化が見られなかった

ことを考慮すると，本実験においてダイヤモンド圧子の形状変化は無視できる．また，

3 つのチタン合金に対する測定において，ナノインデンテーションによって得られた硬

さ値の結果と，微小曲げ試験によって得られた耐力の結果を比較したところ，25 ℃と

350 ℃との差が，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の順で大きいという同様の傾向を得られ

ることが確認された．微小曲げ試験は，同じくナノインデンテーション試験機を用いて

実施されているものの，主に変形が生じるのは圧子押込み位置直下ではなく片持ち梁の

基部に近い部分であり，その部分の変形が反映された結果が得られる．したがって，圧

子と試料表面の反応は考慮する必要がない．その微小曲げ試験とナノインデンテーショ

ン試験の結果が同様の結果を示したことから，ナノインデンテーション試験においても，

圧子―試料表面間の反応は少なく，試験結果に影響しなかったと考えられる． 

以上の理由から，今回測定を行った 350 ℃環境下でのチタン合金のナノインデンテー

ション測定においては，ダイヤモンド圧子であっても問題なく測定可能である．一方で，

350 ℃以上のさらなる高温試験を行う場合は，チタンとダイヤモンドの反応がさらに進

むことが想定される．また，400 ℃以上になるとダイヤモンド圧子自体の酸化が進むこ

とも知られているため[90]，さらに高温でチタン合金のナノインデンテーション試験を

行う場合には，サファイヤやタングステンカーバイドなどの異なる材料の圧子の採用を

検討する必要がある． 

 

3.4.2 マイクロスケールにおける弾性率の温度依存性 

25 °C でのナノインデンテーションおよび曲げ試験による弾性率は，Ti-6Al-4V，Ti-

6242S および IMI 834 合金のすべてで約 120〜130 GPa の値を示した（Fig. 3.6 および Fig. 

3.12）．350 °C では，ナノインデンテーション試験による弾性率は，Ti-6Al-4V，Ti-6242S

および IMI 834 合金のすべてで約 110 GPa であり，25 ℃の時よりも 10～20%ほど低い

値を示した．また，曲げ試験においても，Ti-6Al-4V，Ti-6242S および IMI 834 において，

350 °C での弾性率は，25 ℃の時よりも低い傾向を示した．  

先行研究で示されているマクロスケールの実験では，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 

834 合金それぞれにおいて，350 ℃での弾性率は，室温での弾性率よりも 10〜20 GPa ほ

ど低い値を示した[96-98]．先行研究と比較すると，本研究で行った α 結晶粒に対するナ

ノインデンテーション試験とほぼ同様の傾向を示している．マクロスケールにおいてみ

られる高温環境下での弾性率の低下は，α 結晶粒単体の弾性率低下が起因であることが
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考えられる．温度上昇により原子同士の結合が変化することで，α 結晶粒の弾性率が低

下したものと想定される．実際に，温度上昇による原子間距離の増加が起因となって，

高温下では純チタンの弾性率が減少することが知られており[99]，チタン合金において

も同様の現象が起きたものと考えられる． 

 

3.4.3 マイクロスケールにおける強度の温度依存性 

ナノインデンテーション試験（Fig. 3.6）の硬さ値とマイクロカンチレバー曲げ試験

（Fig. 3.12）の 0.2%耐力の結果は，ともに，高温での塑性変形に対する耐性が IMI 834，

Ti-6242S，Ti-6Al-4V の順で大きいことを示していた．ナノインデンテーション試験で

は，単一の結晶粒に対しての評価が行われた一方で，微小曲げ試験では結晶粒界なども

含んだ評価として考えられる．どちらも高温での塑性変形に対する耐性が IMI 834，Ti-

6242S，Ti-6Al-4V の順で大きいという傾向を得たことを考慮すると，高温での塑性変形

に対する抵抗に関して，結晶粒界の影響というより，単一の結晶粒内の強度が関係して

いると考えられる． 

マクロスケールでの引張試験では，最高動作温度は，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，および IMI 

834 合金でそれぞれ 300 ℃，520 ℃，および 590 ℃であった[100]．本研究におけるナノ

インデンテーション試験および微小曲げ試験の結果は，先行研究で示されている最高動

作温度の高さと対応していた．25 ℃と 350 ℃の間の α 結晶粒の強度の差が，Ti-6Al-4V

と比較して，IMI 834 と Ti-6242S において小さいという結果は，チタン合金の複雑な微

細構造に関係なく，それぞれの等軸 α 結晶粒が強化されていたことを示している．25 ℃

における硬さ値や耐力は Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の間でほとんど変わらなかった

のに対し，350 ℃における硬さ値や耐力は Ti-6Al-4V において一番低い値を示しており，

次に Ti-6242S，IMI 834 の順であった．したがって，Ti-6242S および IMI 834 において

は，室温での強度が増加するのではなく，高温での強度の低下が抑えられていると考え

られる．さらに，Fig. 3.8，Fig. 3.9 および Fig. 3.10 に示すように，応力方向に関して同

様の結晶方位を持つ結晶粒での活性化すべり面は，25 ℃と 350 ℃の間でほとんど変わ

らなかった．温度によってすべり系が変化していないことを考慮すると，固溶元素が結

晶粒内のすべりの抵抗となり，結果として結晶粒の強度の変化につながったことが推測

される． 
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3.4.4 添加元素の影響 

一般的な，チタン合金の強化要因としては，固溶強化，析出強化，組織構成などが考

えられる[101]．微小曲げ試験によって生じた変形が主に α 結晶粒のすべりであること

を考慮すると，Ti-6242S および IMI 834 において高温での強度低下が抑えられたのは，

粒界や微細組織の影響ではなく結晶粒内部のすべりの運動が抑制されたものと推測さ

れる．本研究の高温下における微小曲げ試験の結果から，一つの結晶粒の中であっても，

Mo や Zr，Nb が多く分布しているところで，明瞭なすべりが観察されなくなることが

あった．先行研究から，Mo や Zr，Nb は α 相の Slow-diffuser であると考えられている

[7]．高温下では，室温下と比較して，原子の拡散が活発になり変形にも影響し，Mo や

Zr, Nb 等の元素の存在が高温下における変形に影響を及ぼした可能性がある．また，Si

の影響も考えられる．Ti-6242 から Si を添加させて Ti-6242S にすることで，最高動作温

度が 70 ℃ほど向上していることから，Si の添加が高温下での強度向上に寄与している

と考えられる[46, 100]．先行研究では，Si の添加により，結晶粒内での固溶またはケイ

化物の析出が起こり，強化されるといわれている[102]．先行研究により，ケイ化物は粒

界に析出しやすく，それによって高温下での強度が向上することが報告されているが

[102]，本実験において粒界に関係なく結晶粒単体での強度向上が見られたこと，また

EDS マッピングから Si が全体に分布していることから，結晶粒内部の固溶強化もしく

は析出強化が生じたことが考えられる．また，Si が 0~0.25wt%だった場合は Si の固溶

による強化，0.25~0.5wt%だった場合は Si の固溶とケイ化物の析出による強化であるこ

とが示されており[102]，Ti-6242S の Si が 0.1%，IMI 834 の Si が 0.35%であることから，

Ti-6242S では Si による固溶強化，IMI 834 では Si による固溶強化またケイ化物の析出

強化が生じたと考えられる．それら結晶粒内の障害物がすべりの活動を抑制した可能性

がある． 

また，Fig. 3.7 で示されているように，Ti-6242S と比較して，25 ℃であっても 350 ℃

であっても，IMI 834 の荷重変位曲線はばらつきがあることが確認された．結晶方位の

影響を除外して考慮しているため，結晶方位がばらつきの理由であるとは考えられない．

我々の別の研究（第 4 章）では，Al 濃度の分布の違いにより IMI 834 の α 結晶粒の硬さ

値が変化したのに対し，Ti-6242S では硬さ値が変化しなかったことが示された[70]．し

たがって，本研究においても，ナノインデンテーション試験で IMI 834 を測定した際，

Al 濃度の分布の違いが影響した結果，ばらつきが生じた可能性が考えられる． 
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3.4.5 高温環境における微細組織と変形挙動の関係 

単一の結晶粒に対する評価が可能であるナノインデンテーション試験および，結晶粒

界を含んだ評価が可能である微小曲げ試験において，どちらも高温での塑性変形に対す

る耐性が IMI 834，Ti-6242S，Ti-6Al-4V の順で大きいという傾向を得た．したがって，

高温での塑性変形に対する抵抗に関して，結晶粒界の影響よりも，単一の結晶粒内の強

度の影響が大きいことが示された．Ti-6242S や IMI 834 では，固溶強化により，高温環

境下における α 結晶粒内のすべりの活動が抑制されたと考えられる． 

先行研究では，チタン合金の粒界において破壊が生じる可能性について指摘されてお

り，β 相が関係する結晶粒界が変形しやすく，α 結晶粒同士の粒界が最も変形しづらい

ことが報告されている[56]．本研究においては，Ti-6Al-4V のラメラ相において針状方向

に沿ったき裂が生じている様子が確認されており，ラメラ相内のラス β 相付近でき裂が

生じたと考えられる．高温下の曲げ試験における Ti-6Al-4V の耐力低下は，α 結晶粒内

の強度低下が大きな理由として考えられるものの，ラメラ相内の β 相周辺の変形が生じ

やすいことも影響していると考えられる．一方で，Ti-6242S や IMI 834 では，粒界での

き裂などはあまり確認されなかった．Ti-6242S や IMI 834 はニア α 合金であり，結晶粒

界でのき裂生成はあまり生じなかったと考えられる．  

現在，新規合金開発においては，材料の作製と，マクロスケールにおける材料強度試

験による評価を繰り返し行い，試行錯誤を重ねることで，合金開発が行われている．本

研究において，高温強度の向上には結晶粒の強度向上が大きく影響していると明らかに

なったことから，新たな合金開発の際にも微小力学試験の測定が有用であると考えられ

る．また，き裂の生成に関する結晶粒界の影響は小さいと考えられ，微細構造最適化の

ための新たな知見を得られた． 
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3.5  まとめ 

Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 の各結晶粒の強度を調査するために，ナノインデンテ

ーション試験および微小曲げ試験を実施した．これらの実験により，次の結論が導き出

された． 

1. ナノインデンテーション試験から，350 ℃における α 結晶粒単体の弾性率が，25 ℃

の時よりも 10～20%ほど低い値を示したことから，マクロスケールにおいて見られ

る高温環境下での弾性率の低下は α 結晶粒単体の弾性率低下が要因であると考え

られる． 

2. ナノインデンテーション試験の硬さ値，および微小曲げ試験の 0.2%耐力の結果か

ら，結晶粒のレベルにおいて，IMI834 および Ti-6242S の高温での塑性変形に対す

る耐性が Ti-6Al-4V よりも大きいことが示された． 高温環境下において，IMI 834

および Ti-6242S 合金では，チタン合金の複雑な微細構造に関係なく，各結晶粒が強

化されていると考えられる． 

3. 微小曲げ試験の結果から，IMI 834，Ti-6242S，Ti-6Al-4V 合金の実際に生じたすべ

り系については室温と高温で違いが見られなかった．Ti-6Al-4V 合金では，高温に

よってすべりが容易に活性化されたが，Ti-6242S および IMI 834 合金では，添加元

素の影響により，結晶粒レベルで高温強度が向上した． 
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第 4 章 耐熱チタン合金における室温下での

Dwell fatigue に関する研究 

4.1  はじめに 

 本章では，チタン合金の Dwell fatigue 強度低下のメカニズムの解明に向けて，Dwell 

fatigue 強度の低下を引き起こす Ti-6242S および IMI 834 に対して微小力学試験を用い，

Dwell fatigue 強度の低下に影響を与える要因について明らかにすることを目的とした．

Ti-6242S および IMI 834 における各結晶粒のひずみ速度感受性を，ナノインデンテーシ

ョン試験によって検証した．この試験結果を EBSD によって得られる結晶構造解析およ

び EDS によって得られる元素マッピングと組み合わせて，ひずみ速度感受性と Dwell 

fatigue 強度に影響を与える要因を調べた．さらに，荷重保持を伴う微小曲げ試験および

微小引張試験を実施し，微細組織と塑性変形挙動との関係性を評価した． 

 

 

4.2  実験方法 

4.2.1 試料 

 試料は，Ti-6242S 合金および IMI 834 合金を用いた．熱処理工程は第 3 章で示した工

程と同様である（Fig. 3.1）．熱処理を終えた試料は片面にエメリー紙およびダイヤモン

ド研磨剤により鏡面研磨を施した．EBSD 測定のため，研磨後の表面はイオンミリング

装置（GATAN, PECSⅡ）により Ar イオンミリングを加速電圧 8 kV，照射角度 5°として

30 分施した． 

 

4.2.2 ナノインデンテーション測定 

 ナノインデンテーション試験は，微小な押込み試験によって各結晶粒の機械的特性を

取得できるとともに，押込み速度を制御することによってひずみ速度も制御可能なため，

局所領域のひずみ速度感受性を考慮する際にも役立つ．最近のナノインデンテーション

試験機では，押込み試験中の総負荷プロセスを制御することが可能である．押込みひず

み速度（ℎ̇ ℎ⁄ ）は，荷重に対する負荷率の比率（�̇�𝑃 𝑃𝑃⁄ ）を維持することにより，押込み

試験中に一定に保つことが可能である．押込みひずみ速度（𝜀𝜀̇）および荷重速度は，次

のように関係している[103, 104]． 
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𝜀𝜀̇ =
ℎ̇
ℎ

=
�̇�𝑃

2𝑃𝑃
(4.1) 

ここで，P は準静的負荷を表している．式（4.1）は，材料強度において均一な材料のみ

に適用される．一定のひずみ速度試験を行うことを想定する場合，荷重は次の式に基づ

いて制御可能である[104]． 

𝑃𝑃(𝑡𝑡) = 𝐴𝐴 ∙ exp(2𝜀𝜀̇𝑡𝑡) (4.2) 

ここで，A は測定される材料に依存する定数である．この定義は，幾何学的に相似性を

持つ，尖った圧子にのみ適用可能である．材料の局所的なひずみ速度感受性は，さまざ

まなひずみ速度で測定することによって取得できる[65, 105]．ナノインデンテーション

試験で得られたひずみ速度感度指数（m）は次のように表される[65, 105]． 

𝑚𝑚 =
𝜕𝜕(ln𝐻𝐻)
𝜕𝜕(ln 𝜀𝜀̇)

(4.3) 

ここで，H は硬さ値を表している． 

本研究では，Berkovich 圧子を取り付けたナノインデンテーション試験機（Nano-

mechanics，iMicro）を使用して動的ナノインデンテーション試験を実施した．動的ナノ

インデンテーション試験では，準静的力に小さな振動を加えて押込み試験を行い，対応

する変位信号の振幅と位相を測定することにより連続的な接触剛性を得られる[29]．本

手法により，一回の測定で，各押込み深さに対する連続的な弾性率・硬さ値の算出が可

能になる[103]．発振周波数は 110 Hz，変位発振振幅は 2 nm，最大荷重は 10 mN として

測定を行った． 

まず，動的ナノインデンテーション試験を利用したひずみ速度感度の妥当性を検証す

るため，ひずみ速度の影響を受けにくい粗粒アルミニウムの測定を行った[106]．アルミ

ニウムに対しては，0.01 s-1，0.05 s-1，0.1 s-1，および 0.5 s-1の一定ひずみ速度で測定を行

った．各ひずみ速度を用いて 9 点測定が行われた．その後，チタン合金のひずみ速度感

受性を調査するため，Ti-6242S および IMI 834 において，それぞれ，0.01 s-1，0.05 s-1，

0.1 s-1，0.2 s-1，および 0.5 s-1 の一定ひずみ速度で押込み試験を行った．押込み試験は，

Ti-6242S および IMI 834 で，各ひずみ速度を用いて 192 点以上の場所で行われた．チタ

ン合金においては，ナノインデンテーション試験後，圧痕位置を EBSD で分析し，圧痕

位置に対応する結晶粒の結晶構造を解析した． 

 

4.2.3 微小曲げ試験 

荷重保持を伴う微小曲げ試験を行うため，FIB 装置（JEOL，JIB-4000）を用いて，正三
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角形状の断面を持つ曲げ試験片を作製した．Fig. 4.1 は，FIB によって実際に作成した曲

げ試験片を示している．塑性変形が生じた場合の粒界の影響を考慮することを目的とし

ていることから，数個の結晶粒を含む曲げ試験片を作製するため，曲げ試験片の長さと

幅はそれぞれ 40 μm と 10 μm になるよう作製した．ナノインデンテーション試験機

（ELIONIX，ENT-2100）を使用して，曲げ試験片の基部から 30 μm の位置で，押込み試

験を行うことで曲げ試験を実施した．荷重保持の影響を調査するため，120 秒間荷重保

持を行った（Fig. 4.2）．第 3 章で行った曲げ試験と同様に，応力ひずみ曲線を取得する

ため，曲げ試験により得られた荷重変位曲線から，式(3.1)および式(3.2)により応力とひ

ずみを算出した．曲げ試験の前後に，微小曲げ試験片の上面を EBSD で分析し，マイク

ロスケールでの塑性ひずみを示している局所方位差（Kernel average misorientation: KAM）

マップを取得して，曲げ荷重保持試験による塑性ひずみの変化を調査した．また，同じ

領域に対して EDS 分析を行い，固溶元素濃度分布について調査した．  

 

 

Fig. 4.1 The micro-cantilever fabricated by FIB [70]. 
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Fig. 4.2 Test procedure of micro-cantilever bending tests. 

 

 

4.2.4 微小引張試験 

微細組織と，荷重保持による塑性変形挙動との関係性について更なる知見を得るため，

均一な応力負荷が可能である，繰り返し微小引張試験を行った．当研究室が開発した微

小引張試験機（Fig. 4.3）を用いて引張試験を行う[107]．試験装置は，変位制御方式であ

り，試験片位置を制御する xyz ステージ，荷重を測定するロードセル，変位制御が可能

なピエゾアクチュエータ，および試験片をグリップするグリッパー部（Indenter）から構

成されている（Fig. 4.3(a)）．なお，変位測定の分解能は 0.01 μm である．Fig. 4.3(b)は，

微小引張試験装置のグリッパー部の画像を示している．このグリッパー部分の形状に合

うグリップ部を持つ微小試験片を作製した． 

Fig. 4.4 は，FIB によって実際に作成した微小引張試験片を示している．塑性変形が生

じた場合の粒界の影響を考慮することを目的としていることから，数個の結晶粒を含む

引張試験片を作製する．試験片の長さと幅はそれぞれ 30 μm と 10 μm になるよう作製

し，グリップ部は微小引張試験機のグリッパー部にはめられるように作製した．試験片

は EBSD 測定ができるように，測定面に垂直な方向および平行な方向の 2 方向から FIB

を照射して試験片を作製した． 

荷重保持を伴う微小引張試験は，その変形過程を調査するため，2 回引張試験を行っ

た（Fig. 4.5）．各試験は，最大変位が 3 μm，引張速度が 0.3 μm/s となるように試験条件

を設定した．試験前，またそれぞれの試験後に SEM 観察を行った．試験前に取得した

SEM 画像から測定した微小引張試験片のサイズと，微小引張試験の荷重・変位データ
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から，引張試験時の応力およびひずみを算出し，応力ひずみ曲線を取得した． 

 

Fig. 4.3 Micro mechanical testing instrument [107]. (a) Diagram. (b) SEM image of the gripper 

part. 
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Fig. 4.4 The micro tensile specimen fabricated by FIB. 

 

Fig. 4.5 Test procedure of micro tensile tests. 

 

 

4.2.5 結晶構造解析 

それぞれのチタン合金の結晶構造を解析するため，SEM に付属されている EBSD 検

出器（Bruker, e-Flash）を用いて EBSD 測定を行った．EBSD 検出器は専用の ESPRIT ソ

フトウェアを用いて制御され，加速電圧 20 kV で観察を行った．EBSD 解析では α 相と
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β 相を区別できる位相マップ，x, y, z 方向の IPF マップおよび KAM マップを取得した．

KAM は，測定点とその隣接するカーネルサイズ内のすべての測定点との間の方位差の

平均値を表している．特定の測定点（ピクセル）に対する KAM 値は以下の式で定義さ

れる[108]． 

𝐾𝐾𝐴𝐴𝐺𝐺 =
1
𝑛𝑛
�(𝑝𝑝0,𝑝𝑝𝑖𝑖)
𝑛𝑛

𝑖𝑖=1

(4.4) 

ここでは，隣接するピクセル数 n に対する，特定のピクセル p0 と隣接するピクセル pi

の間の方位差の平均を表している．方位差が 5°を超えた場合，結晶粒界を跨いだものと

して KAM 値の計算からは除外される（Fig. 4.6）．KAM 値は，塑性変形および幾何学的

に必要な転位と相関しているため，いくつかの研究でチタン合金の調査に使用されてい

る[109-111]．本研究においては，カーネルサイズが 7×7 である場合の KAM マップを

取得した．また，固溶元素の分布を評価するため，SEMに付属しているEDS装置（Bruker，

XFlash 6130）を用いて元素マップを取得した．EBSD 分析および EDS 定量分析は，専

用の ESPRIT ソフトウェアを用いて制御し，同じ視野で測定を実施した． 

 

Fig. 4.6 Schematic diagram of KAM analysis. 

 

 

4.3  実験結果 

4.3.1 ナノインデンテーション測定によるひずみ速度感受性評価の妥当性検証 

ナノインデンテーション試験によって測定されたひずみ速度感受性の妥当性を検証

するために，粗粒アルミニウムをさまざまな一定のひずみ速度によって測定した．Fig. 

4.7 は，アルミニウムにおける，変位と �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  や ℎ̇ ℎ⁄  で表されるひずみ速度との関係，
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および変位と硬さ値との関係を示している．ナノインデンテーション装置の性質上，ひ

ずみ速度は荷重速度によって制御されているが，�̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  は ℎ̇ ℎ⁄ と一致しており，荷重

制御によりひずみ速度が制御できていることが確認された．本実験において，設定され

たひずみ速度にかかわらず，押込みの初期段階では， �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  や ℎ̇ ℎ⁄  は一定ではなく，

押込み深さが大きくなるにつれて減少したが，押込み深さが 600 nm を超えたあたりで

ほぼ一定の値を示した．また，硬さ値においても，押込みの初期段階では一定ではなく，

押込み深さが大きくなるにつれて減少したが，同じく押込み深さが 600 nm を超えたあ

たりでほぼ一定の値を示した．また，一定の値を示すようになった後のひずみ速度を考

慮したところ，装置で設定されたひずみ速度 0.01 s-1，0.05 s-1，0.1 s-1，0.5 s-1は，実際に

測定された ℎ̇ ℎ⁄  によって得られたひずみ速度と多少異なっており，それぞれ 0.020 s-1，

0.038 s-1，0.059 s-1，0.220 s-1であった． 

Fig. 4.8 に，粗粒アルミニウムのひずみ速度感受性を示す．先ほどの Fig. 4.7 の結果を

考慮して，ひずみ速度が一定である，押込み深さ 600 nm 以上の領域において硬さ値の

平均を計算した値を用いた．また，ひずみ速度の値は，設定された値ではなく実測値を

採用した．式（4.3）によって得られたひずみ速度感度指数 m は 0.016 と小さい値を示し

た． 
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Fig. 4.7 Relationship between displacement and strain rate indicated by �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  and ℎ̇ ℎ⁄ , and 

hardness values in coarse-grained aluminum [71]. Black line: �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄ . Red line: ℎ̇ ℎ⁄ . Blue line: 

hardness. 

 

Fig. 4.8 Strain rate sensitivity of coarse-grained aluminum [71]. Error bars indicate the standard 

deviation of the mean. 
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4.3.2 ナノインデンテーション測定によるチタン合金のひずみ速度感受性評価 

チタン合金のひずみ速度感受性を評価するために，Ti-6242S と IMI 834 をそれぞれの

一定のひずみ速度で測定した．Fig. 4.9 は，Ti-6242S および IMI 834 における変位と 

�̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  や ℎ̇ ℎ⁄  で表されるひずみ速度との関係，および変位と硬さ値との関係を示して

いる．Ti-6242S および IMI 834 のどちらのチタン合金においても，設定されたひずみ速

度にかかわらず，押込みの初期段階では， �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  や ℎ̇ ℎ⁄  は一定ではなく，押込み深さ

が大きくなるにつれて減少したが，押込み深さが 150 nm を超えたあたりでほぼ一定の

値を示した．また，硬さ値においても，押込みの初期段階では一定ではなく，押込み深

さが大きくなるにつれて減少したが，同じく押込み深さが 150 nm を超えたあたりでほ

ぼ一定の値を示した．また，一定の値を示すようになった後のひずみ速度を考慮したと

ころ，装置で設定されたひずみ速度 0.01 s-1，0.05 s-1，0.1 s-1，0.2 s-1，0.5 s-1は，実際に

測定された ℎ̇ ℎ⁄  によって得られたひずみ速度と多少異なっており，Ti-6242S において

は，それぞれ 0.024 s-1，0.046 s-1，0.072 s-1，0.123 s-1，0.266 s-1であり，IMI 834 において

は，それぞれ 0.024 s-1，0.046 s-1，0.071 s-1，0.121 s-1，0.266 s-1であった．一方で，ひず

み速度および硬さ値の押込み深さに対する変化において，Ti-6242S および IMI 834 の特

徴にほとんど違いは見られなかった． 
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Fig. 4.9 Relationship between displacement and strain rate indicated by �̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄  and ℎ̇ ℎ⁄ , and 

hardness values in Ti-6242S and IMI 834 [71]. (a) Ti-6242S, and (b) IMI 834 alloys. Black line: 

�̇�𝑃 (2𝑃𝑃)⁄ . Red line: ℎ̇ ℎ⁄ . Blue line: hardness. 

 

 

 Fig. 4.10 は，押込み試験を行った領域での Ti-6242S および IMI834 の EBSD 分析結果

の例を表している．押込み方向である z 方向の硬さ値がナノインデンテーション試験に

よって測定されたため，z 方向の IPF マップ（IPFZ）を Fig. 4.10 に示している．EBSD

分析から，Ti-6242S および IMI834 の平均粒径はそれぞれ 9.0 μm および 18.2 μm と推定

された．EBSD 分析により α 結晶粒の c 軸の方向が推定可能であり，この指標は，柔ら

かい結晶粒と硬い結晶粒を区別するのに役立つ．Zheng らは，ナノインデンテーション

測定において，押込み方向に対して hcp 構造の c 軸が 0°に近い結晶粒の場合，<c + a>錘

面すべり系が活性化される“硬い”結晶粒であり，c 軸が 90°に近い結晶粒の場合，<a>

柱面すべり系が活性化される“柔らかい”結晶粒であることを示した[66]．Fig. 4.10 で

示されている赤色に近い結晶粒は，c 軸の傾斜角がほぼ 0°であり錘面すべり系が容易に

活性化される硬い結晶粒を表すが，青色や緑色に近い結晶粒は，c 軸の角度がほぼ 90°

であり柱面すべり系が容易に活性化される柔らかい結晶粒を表す．本研究において，柔
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らかい結晶粒は，c 軸傾斜角（θ）が 60°を超える結晶粒として定義した．θ > 60°の場合，

<a>柱面すべり系のシュミット因子のほとんどが 0.3 より大きくなることから，活性化

しやすいと考えられるためである．同様に，硬い結晶粒は，c 軸の傾斜角が θ < 30°であ

る結晶粒として定義した．θ < 30°の場合，<a + c>錘面すべり系のシュミット因子のほと

んどが 0.3 より大きくなることから，活性化しやすいと考えられるためである．異なる

結晶方位の結晶粒間の粒界に存在している圧痕や， 30° < θ < 60°である結晶粒の押込み

試験結果は，ひずみ速度感受性を評価する際には無視した． 
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Fig. 4.10 Representative IPF maps of (a) Ti-6242S and (b) IMI 834 in the z-direction obtained by 

EBSD analysis after nanoindentation testing [70]. 

 

Fig. 4.11は，Ti-6242Sと IMI 834における各結晶粒のひずみ速度感受性を示している．

前述した Fig. 4.10 の結果を考慮して，ひずみ速度が一定である，押込み深さ 150 nm 以

上の領域において硬さ値の平均を計算した値を用いた．また，ひずみ速度の値は，設定

された値ではなく実測値を採用した．ひずみ速度感度指数 m は，式（4.3）を使用して



82 

 

計算された．Fig. 4.11 から，Ti-6242S 合金の柔らかい結晶粒の m 値（0.011）は，硬い結

晶粒の m 値（0.026）よりも低かった．その一方で，IMI 834 の柔らかい結晶粒の m 値

（0.026）は，硬い結晶粒の m 値（0.023）とほとんど変わらない値を示しており，Ti-6242S

と異なる傾向を示した． 

 

Fig. 4.11 Strain-rate sensitivity of the (a) Ti-6242S and (b) IMI 834 alloys [70]. Error bars indicate 

the standard deviation of the mean. 



83 

 

4.3.3 固溶元素濃度による硬さ値の違い 

各結晶粒の機械特性と固溶元素濃度の関係を明らかにするため，押込み試験を行った

領域に対して，EDS 分析を行った．Fig. 4.12 は，Ti-6242S および IMI834 合金の主要な

元素の EDS マップを示している．Fig. 4.12 の IPFZ マップに示すように，Ti-6242S 合金

と IMI 834 合金の両方の微細構造には，さまざまな c 軸傾斜角の結晶粒が含まれている．

さらに，元素マッピングの結果から，Ti-6242S および IMI 834 において，元素分布が，

Al が豊富に含まれている領域（Al-rich）および Zr や Mo が豊富に含まれている領域（Al-

poor）の，2 つの領域に分かれていることが確認された．一方で，Sn や Si は Ti-6242S

および IMI834 の両方において，均一に分布していた．Table 4.1 に，各領域の平均 Al，

Sn，Zr，Mo，Si，および Nb 濃度を示す．Al-rich 領域の Al 濃度は，Al-poor 領域よりも

1%ほど高かったが，Al-rich 領域の他の元素濃度は，Al-poor 領域よりも低かった．さら

に，IMI 834 の Al，Zr，および Mo の濃度は Ti-6242S よりも低く，IMI834 の Sn 濃度は

Ti-6242S よりも高かった． 
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Fig. 4.12 Representative IPF maps in the z-direction obtained by EBSD analysis and the mapping 

of major elements in (a) Ti-6242S (Al, Sn, Zr, Mo, and Si) and (b) IMI 834 (Al, Sn, Zr, Mo, Si, 

and Nb) [70]. 

 

  



85 

 

Table 4.1 Mean solute concentrations (wt.%) of Al-rich and Al-poor areas in the Ti-6242S and 

IMI 834 alloys [70]. 

Microstructure Al Sn Zr Mo Si Nb 

Al-rich area in Ti-6242S 7.60 1.16 3.75 0.34 0.04 — 

Al-poor area in Ti-6242S 6.62 1.19 4.64 1.63 0.06 — 

Al-rich area in IMI 834 6.90 2.01 3.28 0.12 0.26 0.67 

Al-poor area in IMI 834 5.96 2.33 3.93 0.29 0.30 1.07 

 

Fig. 4.13 は，c 軸傾斜角 θと Al 濃度の 2 つの要素で整理された硬さ値のグラフを示し

ている．Ti-6242S および IMI 834 における，c 軸傾斜角 θが大きい結晶粒と小さい結晶

粒に分けた場合の硬さ値をそれぞれ Fig. 4.13(a)および(b)に示す（値は Fig. 4.11 に示し

たデータと同様であり，Al の濃度分布については特に考慮されていない）．Fig. 4.13(a)

および(b)で示された通り，Ti-6242S と IMI 834 の両方で，c 軸傾斜角による硬さ値の差

は約 1.0 GPa 程度を示した．さらに，Ti-6242S および IMI 834 において，Al-rich な結晶

粒と Al-poor な結晶粒で分けた場合の硬さ値をそれぞれ Fig. 4.13(c)および(d)に示す（c

軸傾斜角は特に考慮されていない）．Ti-6242S においては，Al-rich 領域と Al-poor 領域

の間で，硬さ値はほとんど変わらなかった（Fig. 4.13(c)）．一方で，IMI 834 においては，

Al-rich 領域と Al-poor 領域の間では硬さ値に明確な違いがあり，その差は 0.5 GPa 程度

であった（Fig. 4.13(d)）．Al 濃度による差は c 軸傾斜角による差よりも小さいが，IMI 

834 の Al-rich 領域と Al-poor 領域の違いが明らかであり，Al 濃度の影響を無視できな

いと考えられる． 
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Fig. 4.13 Hardness values obtained by the nanoindentation tests arranged by two factors, c-axis 

inclination angle (θ) and the content of Al [70]. Hardness of the grains with θ > 60° and the grains 

with θ < 60° in (a) Ti-6242S and (b) IMI 834. Hardness of Al-rich and Al-poor areas in (c) Ti-

6242S and (d) IMI 834. Error bars indicate the standard deviation of the mean. 

 

 

 Al-rich 領域と Al-poor 領域の違いについて調査するため，試料表面の SEM 画像およ

び Al 濃度マップの比較を行った（Fig. 4.14）．熱処理を行ったチタン合金の場合，α 相

を厳密に考慮すると，溶体化温度で α 相のままである一次 α 相と，溶体化温度で β 相と

なり冷却後に再び α 相になった二次 α 相に分けられる．SEM 画像によってある程度の

区別が可能であり，球状の結晶粒は一次 α 相，針状の結晶粒が混ざった相は二次 α 相と

判断される[86]．本研究において，SEM 画像と Al 濃度マップを比較すると，Ti-6242S

および IMI 834 どちらにおいても，一次 α 相および二次 α 相が，それぞれ Al-rich 領域

および Al-poor 領域に対応しているように観察された． 
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Fig. 4.14 SEM images of the primary and secondary α phases in (a) Ti-6242S and (b) IMI 834, 

and maps of Al distribution in (c) Ti-6242S and (d) IMI 834 [70]. 

 

4.3.4 微小曲げ試験による変形挙動評価 

Ti-6242S および IMI834 において，荷重保持によって引き起こされる実際の変形を評

価するために，荷重保持を伴う微小曲げ試験を行った．また，マイクロスケールにおけ

る塑性ひずみは，EBSD 分析に基づく塑性ひずみ勾配を示す KAM を使用して調査した．

Fig. 4.15 は，微小曲げ試験によって得られた Ti-6242S および IMI834 合金の応力ひずみ

曲線を示している．応力とひずみは，曲げ試験により得られた荷重変位曲線および断面

が正三角形状の片持ち梁であることを想定した構造計算をもとに，式(3.1)および式(3.2)

から算出した．変形が微小試験片に含まれる結晶粒の結晶構造に依存することを考慮し

て，各合金の 2 つの例を Fig. 4.15 に示している．応力とひずみは，荷重変位曲線と曲げ

試験片の寸法から計算した．Fig. 4.15 のクロスマークで示されている降伏点は，実際の

応力ひずみ曲線の勾配が大きく変化した点を示している．さらに，荷重保持の開始と終

了（それぞれ白丸と黒丸で示されている）は，実験データから取得した．Ti-6242S の Beam 

2 の変形は，初期降伏後に，ひずみの増加に伴って応力が増加するひずみ硬化のような
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挙動を示した（Fig. 4.15）．しかし，Beam 1 の変形では，降伏後にひずみが大きくなっ

ても応力はほとんど増加が見られなかった．（ただし，Beam 1 においては変形が大きく

試験前に梁が底面に接触したため，荷重保持試験を行うことができなかった．）IMI 834

の Beam 1 および Beam 2 の変形においては，初期降伏後のひずみの増加に伴って応力

が増加した（Fig. 4.15(b)）．また，Ti-6242S か IMI 834 にかかわらず，荷重保持曲げ試験

を実施したすべての試験片で室温でのクリープ変形が観察された．  

 

 

Fig. 4.15 Stress–strain curves of (a) Ti-6242S and (b) IMI 834 obtained by microcantilever 

bending tests [70]. 

 

 

Fig. 4.16 および Fig. 4.17 は，Ti-6242S および IMI834 の微小曲げ試験後に取得した

SEM 画像および EBSD 結果を示している．各チタン合金において示した Beam 1 および

Beam 2 は，Fig. 4.15 で示した応力ひずみ曲線と対応している．Fig. 4.16(a)および Fig. 

4.17(a)は，Ti-6242S および IMI834 の微小曲げ試験後に取得した SEM 画像を示してい

る．SEM 画像において，結晶粒内で観察された線はすべりを示している．Fig. 4.16(a)お

よび Fig. 4.17(a)に，SEM 画像と共に IPFY マップを示している．SEM 観察と EBSD 分

析から，柱面すべりおよび錘面すべりが活性化されたと考えられる．Ti-6242S の Beam 

2 では，y 方向に対する c 軸の傾斜角が比較的大きい結晶粒，つまり，柔らかいと想定

される結晶粒で明確なすべり線（Fig. 4.16(a)において実線の矢印で示されている線）が

観察された．さらに，c 軸の傾斜角が比較的小さい結晶粒，つまり硬いと想定される結

晶粒においてかすかなすべり線（Fig. 4.16(a)において破線の矢印で示されている線）が
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観察された．これらのすべりは，柔らかい結晶粒内で生成したすべりから伝播している

ように見えた．Ti-6242S の Beam 1 では，柔らかい結晶粒に明確なすべり線が観察され

たが，硬い結晶粒にはすべり線は見られなかった．代わりに，柔らかい結晶粒と硬い結

晶粒の間の粒界ですべり（白色の矢印で示されている）が観察された．また，IMI834 の

2 つの試験片（Fig. 4.17(a)）においても，柔らかい結晶粒に明確なすべり線が観察され，

硬い結晶粒に柔らかい結晶粒のすべりから伝播するかすかなすべり線が観察された． 

Fig. 4.16(b)と Fig. 4.17(b)はそれぞれ，Ti-6242S および IMI 834 における曲げ試験によ

る KAM 値の変化を示している．KAM 値の増加は，青から赤への色の変化によって示

される．KAM 値は，すべての Ti-6242S および IMI834 の試験片において，SEM 画像で

明確なすべり線が観察された結晶粒で増加していた．特に，硬い結晶粒との粒界付近の

KAM 値は曲げ試験後に増加していた．また，かすかなすべり線が観察された硬い結晶

粒の KAM 値についても増加しているように観察された．これらの結果は，Ti-6242S 合

金と IMI834 合金の両方で転位密度が柔らかい結晶粒と硬い結晶粒の間の粒界近傍で増

加したことを示している．また，Ti-6242S の Beam 1 および IMI 834 の Beam 1 では，す

べりが観察されなかった硬い結晶粒の KAM 値も増加しているように見えた（それぞれ

Fig. 4.16(b)および Fig. 4.17(b)）．これらの硬い結晶粒の転位密度は潜在的に増加した可

能性が考えられる． 

Fig. 4.16(c)および Fig. 4.17(c)は，それぞれ Ti-6242S および IMI 834 の試験片の EDS マ

ップ（Al および Mo）を示している．EDS マップ（Fig. 4.16(c)および Fig. 4.17(c)）と IPFY

マップ（Fig. 4.16(a)および Fig. 4.17(a)）を比較すると，結晶配向に関係なく，Al-rich 領

域と Al-poor（Mo-rich）領域が分布していることがわかる．ここで，Ti-6242S の Beam 2

や IMI 834 の Beam 2 において，矢印で示した 2 つの結晶粒に着目する．それぞれの結

晶粒は y 軸方向に対する c 軸角度がほぼ同様であり，結晶方位に依存する変形挙動に関

してもほとんど変わらないと考えられる．一方で，この 2 つの結晶粒は Al-rich である

結晶粒と Al-poor である結晶粒に分かれており，結晶方位に依存せず固溶元素濃度の違

いに着目した変化を観察可能である．Ti-6242S では，この 2 つの結晶粒間において，曲

げ試験前後で KAM の変化が小さかったのに対し（Fig. 4.16(b)），IMI 834 では，KAM の

大きな変化が確認された（Fig. 4.17(b)）． 
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Fig. 4.16 SEM images and EBSD analysis of specimens subjected to the microcantilever bending 

tests of Ti-6242S [70]. (a) SEM images after the bending tests and the IPF maps in the y-direction. 

The thin dashed lines in the SEM images indicate the primary grain boundaries, and the solid and 

dashed arrows indicate representative clear and faint slip lines, respectively. The white arrow 

indicates grain-boundary sliding. (b) KAM maps obtained by EBSD analysis before and after the 

bending tests. (c) EDS maps of major elements (Al and Mo). Arrows indicate the grains which 

have similar c-axis angle with respect to y-direction and different element concentration. 
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Fig. 4.17 SEM images and EBSD analysis of specimens subjected to the microcantilever bending 

tests of IMI 834 [70]. (a) SEM images after the bending tests and the IPF maps in the y-direction. 

The thin dashed lines in the SEM images indicate the primary grain boundaries, and the solid and 

dashed arrows indicate representative clear and faint slip lines, respectively. (b) KAM maps 

obtained by EBSD analysis before and after the bending tests. (c) EDS maps of major elements 

(Al and Mo). Arrows indicate the grains which have similar c-axis angle with respect to y-

direction and different element concentration. 
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4.3.5 微小引張試験による変形挙動評価 

微細組織と，荷重保持による塑性変形挙動との関係性について更なる知見を得るため，

均一な応力負荷が可能である，繰り返し微小引張試験を行った．Fig. 4.18(a)は，微小引

張試験によって得られた Ti-6242S 合金の応力ひずみ曲線を示している．本研究で行っ

た微小引張試験は変位制御方式であるため，正確には 120 秒間変位保持を行っており，

変位保持により応力緩和が生じている様子が確認される．Ti-6242S における微小引張試

験 1 回目，2 回目それぞれの後に取得した SEM 画像および y 方向に対する IPF 画像を

Fig. 4.18(b)に示す．1 回目の微小引張試験では，比較的柔らかい結晶粒（IPFY マップで

緑色で示されている，y 方向に対する c 軸角度の大きい結晶粒）において，柱面すべり

が生じていることが確認された．また，結晶粒界においてもき裂が生じている様子が観

察された．2 回目の微小引張試験では，それらに加えて，硬い結晶粒（IPFY マップで赤

色で示されている，y 方向に対する c 軸角度の小さい結晶粒）において，明瞭なき裂が

確認されており，錘面で変形が生じている様子が確認された．柔らかい結晶粒との粒界

の近くから変形が生じており，それらも影響していると考えられる． 

Fig. 4.19(a)は，微小引張試験によって得られた IMI 834 合金の応力ひずみ曲線を示し

ている．1 回目，2 回目の引張試験はともに応力緩和が生じていることが確認された．

IMI 834 における微小引張試験 1 回目，2 回目それぞれの後に取得した SEM 画像を Fig. 

4.19(b)に示す．1 回目の微小引張試験では，IPFY マップで紫色で示されている比較的柔

らかい結晶粒において，底面すべりが生じていることが確認された．また，結晶粒界に

おいてもき裂が生じており，そのき裂は柔らかい結晶粒で生じた底面すべりとつながっ

ているように観察された．2 回目の微小引張試験では，それらに加えて，IPFY マップで

赤色で示された硬い結晶粒において，明瞭にき裂が確認されており，底面で変形が生じ

ている様子が確認された．  
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Fig. 4.18 Result of micro-tensile tests of Ti-6242S. (a) Stress-strain curves of the micro-tensile 

tests of Ti-6242S. (b) SEM images and EBSD analysis of specimens subjected to the micro-tensile 

tests of Ti-6242S. Solid allows indicate the representative observed slips and dashed allows 

indicate the crack at grain boundaries. 
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Fig. 4.19  Result of micro-tensile tests of IMI 834. (a) Stress-strain curves of the micro-tensile 

tests of IMI 834. (b) SEM images and EBSD analysis of specimens subjected to the micro-tensile 

tests of IMI 834. Solid allows indicate the representative observed slips and dashed allows 

indicate the crack at grain boundaries. 

 

 

4.4  考察 

4.4.1 ナノインデンテーション測定によるひずみ速度感受性評価の妥当性 

Fig. 4.7 および Fig. 4.9 で示した変位および変位速度・荷重速度の関係から，荷重速度

は押込み深さを基準としたひずみ速度を正しく示していることが確認できる．ただ，設

定した際のひずみ速度と実際に測定された ℎ̇ ℎ⁄   から計算されたひずみ速度に若干の違

いが見られた．また，一定のひずみ速度を得るには，ある程度の押込み深さが必要であ
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り，深さはアルミニウムで 600 nm，チタン合金で 150 nm 程度必要なことが Fig. 4.9 の

結果からわかる．一定のひずみ速度測定では，測定対象の硬さ値が押込み深さによって

変化しないことおよび深さに対して相似形である先端の尖った圧子で測定が行われて

いること，を仮定している[103]．一方で，単結晶金属などで，押込み深さが小さいほど

硬さ値が大きくなる Indentation size effect（ISE）という現象が生じることが知られてい

る[112, 113]．アルミニウム等は特に ISE を示す材料であることが知られており[113]，

押込み深さが小さい場合には硬さが変わらないという仮定を満たさない可能性がある．

加えて，尖った圧子の作製には限界があることや，測定を繰り返し行うことにより摩耗

することを考えると，圧子先端は丸みを帯びていることが考えられる．Fig. 4.20 に，

Berkovich 圧子の先端を原子間力顕微鏡（Atomic force microscope: AFM）により測定した

画像の例を示す[27]．このように，Berkovich 圧子の先端は，ナノスケールでみると丸み

を帯びている様子が観察される．したがって，押込み深さが数十 nm ほどの小さい領域

では，深さに対して相似形である尖った圧子の測定という条件を満たさないと考えられ

る．これらの理由から，押込み深さの小さい領域では，一定のひずみ速度での測定が実

現できなかったと考えられる．また，一定の値を示すようになった後のひずみ速度を考

慮したところ，装置で設定されたひずみ速度は，実際に測定された ℎ̇ ℎ⁄  によって得られ

たひずみ速度と多少異なっていた．またその差の程度についても，アルミニウムとチタ

ン合金で若干異なっていた．材料によって異なることが想定されるため，ひずみ速度を

考慮する場合は，実際に測定した値を用いて解析を実施すべきであると考えられる． 

また，粗粒アルミニウムはひずみ速度にほとんど敏感ではないことで知られており

[105, 106]，先行研究でのナノインデンテーション試験を使用したひずみ速度感度指数 m

は 0.013 だった[105]．我々の実験では，m 値は 0.016 であり，先行研究とほぼ一致して

いた．また，先行研究のマクロスケールにおける圧縮試験によると，粗粒アルミニウム

は室温で低いひずみ速度感受性を示している[114]．したがって，ひずみ速度感受性の実

験に対するナノインデンテーション試験による測定誤差の影響はほとんどないと推測

される．厳密に言えば，ナノインデンテーション試験で想定されるひずみ速度は，応力

が特定の領域に集中するため，引張試験などの従来の材料試験で使用されるひずみ速度

とは異なることに注意する必要がある[115]． 
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Fig. 4.20 Example of AFM image of the Berkovich indenter tip [27]. 

 

4.4.2 Ti-6242S および IMI 834 のひずみ速度感受性 

先行研究では，Ti-6242 など Dwell fatigue 寿命が短いチタン合金において，硬い結晶

粒と柔らかい結晶粒のひずみ速度感受性の違いが報告されている[65, 66]．一方で，Ti-

6246 のように，Dwell fatigue 強度の低下がみられないチタン合金にはその違いは見られ

なかった[65, 66]．Zheng らは，結晶塑性解析により，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒のひ

ずみ速度感受性の違いは，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒の間の粒界で生じるパイルアッ

プ転位による応力集中に関連しており，m の差が小さい場合に粒界周辺の応力は小さく，

m の差が大きい場合に粒界周辺の応力が大きくなることを示した[66]．粒界での応力集

中は Dwell fatigue 強度低下の原因の一つとして考えられている[50, 66]．本研究におけ

る Ti-6242S では，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒のひずみ速度感度指数 m の違いは大き

く（Fig. 4.11(a)），先行研究における実験[65]やシミュレーション[66]で観察された Ti-

6242 と同様の傾向を示した．一方で，IMI 834 については，同じく Dwell fatigue 寿命が

短いことが知られているにもかかわらず[62]，硬い結晶粒と柔らかい結晶粒のひずみ速

度感受性には，違いがほとんど見られなかった（Fig. 4.11(b)）．Ti-6242S と IMI834 はど

ちらも同様に短い Dwell fatigue 寿命を示すが，本研究で得られた実験結果は，それらの

硬い結晶粒と柔らかい結晶粒のひずみ速度感受性の違いに異なる傾向を示した． 

 



97 

 

4.4.3 固溶元素の影響 

Ti-6242S においては，Al-rich 領域と Al-poor 領域の間で，硬さ値はほとんど変わらな

かったが（Fig. 4.13(c)），IMI 834 においては，Al-rich 領域と Al-poor 領域の間では硬さ

値に明確な違いがあり，その差は 0.5 GPa 程度であった（Fig. 4.13(d)）．Al 濃度による硬

さ値の差（約 0.5 GPa）は c 軸傾斜角による差（約 1.0 GPa）よりも小さいものの，違い

が明らかに見られるため，Al 濃度の影響を無視できないと考えられる．固溶元素濃度

の分布による硬さ値の違いは，Ti-6242S では見られず，IMI 834 では見られたことから，

固溶元素の種類や濃度の違いによって各結晶粒の強度が変化したと考えられる．Fig. 

4.14 の結果から，Al-rich 領域と Al-poor 領域は，それぞれ一次 α 相と二次 α 相に対応し

ていた．Ti-6242S では，一次 α 相と二次 α 相で強度が変化しないものの，IMI 834 では，

一次 α 相が二次 α 相よりも強度が高くなったと推測される． 

基本的に，Al はチタン合金の主要な α 安定化元素として使用されており，引張強度

とクリープ強度を向上させることが知られている[7, 9, 100]．一方，Mo と Nb は β 相の

安定化元素として使用されている[9, 100]．さらに，Si が添加により，広範囲の温度でク

リープ強度を向上させることが可能である[9]．また，Sn と Zr は固溶硬化における中性

元素として使用される[9, 100]．本研究において，Al-rich 領域と Al-poor 領域における Al

濃度の差が，IMI 834 と Ti-6242S のどちらも約 1%であることを考慮すると（Table 4.1），

Al の濃度差だけが硬さ値に影響しているわけではないと考えられる．また，Al-rich 領

域と Al-poor 領域に関して，Mo や Zr の濃度差は IMI 834 よりも Ti-6242S の方が大きく

（Table 4.1），IMI 834 における硬さ値の差が表れる原因である可能性は低いと考えられ

る．Sn は，α 相の固溶体強化元素として，Al と組み合わせて使用され，より高い強度

を実現するために用いられている[7, 100]．Sn の濃度は Ti-6242S よりも IMI 834 の方が

高く（Table 4.1），Al との組み合わせにより，IMI 834 における硬さ値の差が表れる原因

である可能性がある．マクロスケールにおいては，Ti-Al 合金や Ti-Sn 合金よりも Ti-Al-

Sn 合金の方が，引張強度が高いことが示されており[116]，本研究の IMI 834 での Al-rich

領域の硬さ値向上に対しても，固溶強化等に関連して Al と Sn の相互作用があったも

のと考えられる． 

加えて，Zr は α 相の固溶体強化元素として考えられているが[7, 9]，最近の研究結果

として，Liang らは，Zr の添加が α 安定化元素の安定化効果を弱め，β 安定化元素の有

効性を高めることを示しており[117]，その利用方法については色々な考え方が存在す

る．本研究において，Fig. 4.12 は，Ti-6242S と IMI 834 の両方において，Zr の分布が Mo

と Nb の分布に類似していることが確認された．Mo や Nb が β 安定化元素であること，
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Zr が Mo や Nb と同様の分布を示したことを考慮すると，Zr が β 安定化元素の有効性を

高めたと考えられる． 

IMI 834 において，Al-rich 領域と Al-poor 領域の硬さ値の違いは，隣接する結晶粒の

粒界付近の応力集中に寄与する可能性がある．IMI 834 では，Al-rich 領域と Al-poor 領

域の間に明確な違いが観察された（Fig. 4.13(d)）．IMI 834 の柔らかい結晶粒と硬い結晶

粒の間の m の違いが小さかったことについては（Fig. 4.11），おそらく Al が豊富な領域

と Al が少ない領域の硬さ値の違いに影響された可能性が考えられる．微小曲げ試験に

よる KAM 解析では，Ti-6242S では Al-rich な結晶粒と Al-poor な結晶粒の間の粒界近傍

での塑性ひずみの増加はそれほど見られなかったが，IMI 834 では Al-rich な結晶粒と

Al-poor な結晶粒の間での粒界近傍での塑性ひずみが増加している様子が観察された．

Al などの元素の局在化による結晶粒の強度の差が大きい場合，c 軸の傾きだけでなく元

素の局在化なども粒界の応力集中に影響を与える． 

 

4.4.4 微細構造の効果 

本研究では，荷重保持を伴う微小曲げ試験および微小引張試験を行い，微細構造が実

際の変形挙動に及ぼす影響について評価を行った．先行研究では，結晶塑性解析により，

柔らかい結晶粒で硬い結晶粒を挟んだモデルに対して荷重保持試験のシミュレーショ

ンが行われており，荷重保持の開始時と終了時で硬い結晶粒における応力が増加し，結

果として結晶粒内に底面すべりや錘面すべりを生じることが示されていた[66]（Fig. 

1.12）．本研究における荷重保持を伴う微小力学試験では，柔らかい結晶粒の変形から粒

界や硬い結晶粒内部のき裂が生じているように確認された．特に，IMI 834 の微小引張

試験では，硬い結晶粒内で明瞭なき裂が，底面で生じていることが確認された．また，

そのき裂は引張方向に垂直な方向に進展していた．先行研究においても，マクロスケー

ルにおける IMI 834 の Dwell fatigue 試験が行われた際，微小な擬へき開ファセットが観

察されており，それらが(0001)面で生じておりかつ主応力方向に垂直な方向で発生する

ことが示されていた[118]．本研究のマイクロスケールにおける試験でも実際に硬い結

晶粒においてへき開き裂が生じたと考えられる． 

また，微小曲げ試験の EBSD 解析から，すべりが発生していない硬い結晶粒でも KAM

値が全体的に増加していることが確認された．変形ははっきりとは観察されなかったが，

転位は硬い結晶粒に蓄積されているようである．荷重保持曲げ試験を実施できたすべて

の曲げ試験片で室温でのクリープが観察された（Fig. 4.15，Fig. 4.16 および Fig. 4.17）．

Xiong らは，塑性クリープひずみの増加が，硬い結晶粒よりも柔らかい結晶粒の方が大
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きいことが示されている[119]．したがって，本研究で観察されたクリープは，より柔ら

かい結晶粒におけるクリープを表しており，硬い結晶粒の副次的なクリープは，より柔

らかい結晶粒の変形によって引き起こされた可能性がある． 

Ti-6242S の Beam 1 では，柔らかい結晶粒においてすべりが発生しており，その近く

の硬い結晶粒においても KAM 値が増加していたが，硬い結晶粒内でのすべりは観察さ

れなかった（Fig. 4.16(a)）．その一方で，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒の間の粒界ですべ

りが観察された．加えて，微小引張試験においても，結晶粒界でのき裂が確認された．

先行研究において，粒界すべりは，室温においてチタン合金で観察されている[83, 84]．

生じたすべりと粒界との間の角度が小さい場合は，粒界すべりが促進されることが示さ

れている[83]．また粒界すべりは，変形しやすい結晶粒と変形しにくい結晶粒の間の界

面に沿って，Dwell fatigue 試験中にも観察されることが示されている[84]．本研究にお

いても，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒の間の粒界面，および生じたすべりと粒界との間

の角度が，粒界すべりに影響を与えると考えられる．一方で，Somekawa らは，チタン

と同じ hcp 構造を持つマグネシウムにおいて，粒界すべりはひずみ速度感度に関係して

いること，また固溶元素の添加によって，粒界すべりを防ぐ傾向があることを示した

[120]．よって，粒界すべりは，チタンにおいても固溶体元素によって防ぐことができる

可能性も考えられるが，さらなる調査が必要となる． 

 

4.4.5 Dwell fatigue に影響を与える潜在的な要因 

IMI 834 と Ti-6242S の両方で，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒のひずみ速度感受性の傾

向は異なるものの，微小曲げ試験および微小引張試験では，どちらも柔らかい結晶粒で

発生したすべりによって硬い結晶粒での変形が誘導されたように観察された．Zheng ら

は，Ti-6242 と Ti-6246 における結晶塑性解析シミュレーションから，柔らかい結晶粒と

硬い結晶粒の間のひずみ速度感受性が大きく異なることは，荷重保持によって引き起こ

される，柔らかい結晶粒から硬い結晶粒への応力再分布に影響することを示した[66]．

本研究で得られた Ti-6242S の結果は，この理論と一致していた．しかしながら，IMI 834

では，柔らかい結晶粒と硬い結晶粒の間のひずみ速度感受性の違いが小さかったにもか

かわらず，荷重保持による曲げ試験において，応力および転位密度が増加した．ナノイ

ンデンテーション試験の結果からは，固溶元素濃度，特に Al 濃度によって硬さ値が変

化することが示された．さらに，曲げ試験の結果は，Al 濃度分布が荷重保持による転位

密度の増加に影響していることを示していた．本研究の結果から，Dwell fatigue 強度低

下の原因である応力の再分布が，結晶方位による違いだけでなく，固溶元素濃度の分布



100 

 

による違いによっても引き起こされると考えられる．隣接する結晶粒間の結晶方位の不

一致が応力の再分布に影響を与える主な要因ではあるが[50, 56, 60, 61, 63]，固溶元素濃

度の影響も無視できない．固溶元素濃度による結晶粒の強度も Dwell fatigue 強度低下に

影響することを考えると，固溶元素濃度や結晶方位を制御し，各結晶粒の強度のばらつ

きを抑えることができれば，Dwell fatigue 強度低下を抑制できると考えられる． 
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4.5  まとめ 

Cold dwell fatigue のメカニズムを解明することを目的として，Ti-6242S および IMI834

合金において，各結晶粒のひずみ速度感受性を調べるために，ナノインデンテーション

試験を行った．また，荷重保持を伴う微小曲げ試験および微小引張試験を実施した．こ

れらの実験から，次の結論が導き出された． 

1. Dwell fatigue 強度の低下に影響があると考えられている，柔らかい結晶粒と硬い結

晶粒のひずみ速度感度指数 m の差は，Ti-6242S で大きく，IMI 834 で小さい値を示

しており，どちらも Dwell fatigue 強度の低下を示す合金であっても異なる傾向を示

した． 

2. 硬さ値は IMI834 の Al 濃度の分布によって変化したが，Ti-6242S の硬さ値は Al 濃

度の分布によっては変化しなかった．これが，IMI834 において c 軸を基準とした柔

らかい結晶粒と硬い結晶粒の間の m の差が小さいことの要因であると考えられる．

また，Al-rich 領域および Al-poor 領域はそれぞれ一次 α 相および二次 α 相に対応し

ていた． 

3. 微小曲げ試験および微小引張試験の結果から，IMI 834 と Ti-6242S の両方で，どち

らも，柔らかい結晶粒における変形が硬い結晶粒での変形に影響を及ぼしている様

子が観察された．また，荷重保持を伴う曲げ試験により，IMI834 の転位密度が固溶

元素濃度の異なる結晶粒間の境界近くで増加した． 

4. ナノインデンテーション結果および微小曲げ試験結果から，応力の再分布を引き起

こす要因として，結晶方位による違いだけでなく，固溶元素濃度の分布による違い

も考えられる． 
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第 5 章 結言 

 本論文では，航空機用エンジン材料として用いられているチタン合金を対象に，微小

力学試験を用いて，微細構造の影響を考慮した変形機構を明らかにすることを目的とし

た．ナノインデンテーション試験を用いて，各相や各結晶粒の機械的特性を評価すると

ともに，微小曲げ試験および微小引張試験を用いて，数個の結晶粒を含む試験片に対し

て材料力学試験を行い，微細構造の不均一性を考慮に入れた変形挙動評価を行った．こ

れらの総合的な知見を基に，微小き裂の生成および進展に関して微細構造の影響を考慮

した変形機構を明らかにした．本研究の結果は以下のようにまとめられる． 

第 2 章では，Ti-6Al-4V 合金における，微細組織と塑性変形挙動の関係について明ら

かにした．Ti-6Al-4V 合金の代表的な微細構造である等軸状構造およびバイモーダル構

造において，集束イオンビーム（FIB）により複数の結晶粒を含む微小曲げ試験片を作

成し，ナノインデンテーション装置によって曲げ試験を行い，各結晶粒や粒界が塑性変

形に与える影響を評価した．また，ナノインデンテーション測定により，各結晶粒の弾

性率や強度について評価した．結果として，微小曲げ試験およびナノインデンテーショ

ン試験から β 相が α 相よりも変形しやすいことが確認された．β 相の変形は結晶方位の

異なる α 結晶粒に挟まれた場合に生じやすいと考えられる．また，α 結晶粒内のすべり

も，粒界による変形拘束によって生じる不均一な応力分布の影響を受けることが示され

た．今回明らかにされた，β 相の変形や α 相の固溶元素の影響は，き裂の発生とも関連

すると考えられ，き裂の発生を抑制するための新たな合金設計にも役立つ知見である．

また，α 結晶粒内で生じるすべりは，粒界による変形拘束によって生じる不均一な応力

分布の影響を受けることが明らかになった． 

第 3 章では，耐熱チタン合金に対する，高温環境下での微細組織と変形挙動の関係に

ついて明らかにするため，Ti-6Al-4V，Ti-6242S，IMI 834 チタン合金に対して，25 ℃お

よび 350 ℃の環境下でナノインデンテーション試験，微小曲げ試験を行った．塑性変形

が起こった結晶粒の結晶構造を決定するために，試験片を走査型電子顕微鏡（SEM）で

観察し，電子線後方散乱回折（EBSD）による分析を行った．各結晶粒と結晶構造に焦

点を当てて強度の温度依存性について調べた．ナノインデンテーション試験結果から，

350 ℃における α 結晶粒単体の弾性率が，25 ℃の時よりも 10～20%ほど低い値を示し

たことから，マクロスケールにおいて見られる高温環境下での弾性率の低下は α 結晶粒

単体の弾性率低下が要因であると考えられる．また，ナノインデンテーション試験の硬

さ値，および微小曲げ試験の 0.2%耐力の結果から，結晶粒のレベルにおいて，IMI834
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および Ti-6242S の高温での塑性変形に対する耐性が Ti-6Al-4V よりも大きいことが示

された．IMI 834，Ti-6242S，Ti-6Al-4V 合金の実際に生じたすべり系については室温と

高温で違いが見られなかった．IMI 834 および Ti-6242S 合金では，高温環境下において，

チタン合金の複雑な微細構造に関係なく，各結晶粒が強化されていたと考えられる．高

温強度の向上には結晶粒の強度向上が影響していると明らかになったことから，新たな

合金開発の際にも微小力学試験の測定が有用である．また，き裂の生成に関する結晶粒

界の影響は少ないと考えられ，微細構造最適化のための新たな知見を得られた． 

第 4 章では，耐熱チタン合金の室温環境下での Dwell fatigue のメカニズムの解明に向

けて，Dwell fatigue 強度の低下を引き起こす Ti-6242S および IMI 834 に対して微小力学

試験を行った．Ti-6242S および IMI 834 における各結晶粒のひずみ速度感受性を，ナノ

インデンテーション試験によって検証した．また，結晶構造や固溶元素濃度が，ひずみ

速度感受性と Dwell fatigue 強度に影響を与える要因を調べた．さらに，荷重保持を伴う

微小曲げ試験を実施して各結晶粒および結晶粒界付近の塑性ひずみの変化を調査した．

結果として，Dwell fatigue 強度の低下に影響があると考えられている，柔らかい結晶粒

と硬い結晶粒のひずみ速度感度指数 m の差は，Ti-6242S で大きく，IMI 834 で小さい値

を示しており，同様に Dwell fatigue 強度低下を示す合金であっても異なる傾向を示し

た．硬さ値は IMI834 の Al 濃度の分布によって変化したが，Ti-6242S の硬さ値は Al 濃

度の分布によっては変化しなかった．さらに，荷重保持を伴う微小曲げ試験および微小

引張試験では，IMI 834 と Ti-6242S の両方で，どちらも，柔らかい結晶粒の変形が硬い

結晶粒の変形に影響している様子が観察された．ナノインデンテーション結果および微

小材料試験結果から，結晶方位だけでなく，固溶元素濃度の分布も，Dwell fatigue 強度

低下の原因である応力の再分布に影響することが示された．  

以上から，微小力学試験を適用することにより，主に航空機材料として用いられてい

るチタン合金の，微細組織，相変態，元素組成などのマイクロ・ナノレベルの影響因子

と，機械的性質・変形挙動との関係に対する知見を明らかにすることができた．本研究

により，微細構造の複雑さから疲労寿命に大きなばらつきがあるチタン合金の微小き裂

の生成および進展に関して本質的な理解を得た．  
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