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Effect of Ti and Al Contents on γ′ Morphology in Wrought Ni-based Superalloys
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The effect of the content of Ti and Al on the morphology of γ ′ precipitates is examined for 13 kinds of Ni︲based model alloys 
aged at 1073 K/100 h. The morphology of γ ′ precipitates was evaluated using the absolute moment invariants technique. The mag-
nitude of cuboidal for γ ′ particles clearly depends on the lattice misfit, but does not depend on the volume fraction of the particles. 
More γ ′ particles tend to form a flat and parallel interface pair or elongated shape when the Ti and Al content is increased. These 
results suggest that the lattice misfit makes γ ′ particles cuboidal and volume fraction strengthens their interaction, leading to a 
unique morphology.　［doi:10.2320/jinstmet.J2016062］
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1.　緒　　　言

　γ ′ 析出強化型 Ni基超合金において，高温強度を最大化さ
せるためには，γ 母相から析出した γ ′ 相の形態を制御するこ
とが重要である．ここで「形態」は，その形状に着目されるこ
とも多いが，厳密にはさらに粒子径，分布，数密度，体積率
といった析出物の金属組織学的特徴を含む用語として定義さ
れる1）．γ ′相の体積率が60％を超える鋳造型Ni基超合金では，
格子ミスフィットの値を適切に制御し，立方体状の γ ′ 粒子を
規則的に配列させることにより優れた高温強度を達成できる
ことが知られている．これに対し，γ ′ 相の体積率が通常 20 
vol.％以下と低い鍛造型 Ni基超合金は，鋳造型合金に比べ許
容温度が低いため，高温強度に及ぼす γ ′ 相形態の影響はこれ
までほとんど議論されていない．
　近年，先進超々臨界圧火力発電（A︲USC）プラントの構成材
料として Inconel 617をはじめとした鍛造型 Ni基超合金が着
目されており2），鍛造型 Ni基超合金においても高温長時間に
おける組織安定性に関する知見が求められるようになってい
る．このような A︲USCプラントにおける使用条件である
700℃以上の高温では γ ′ 相の析出形態が組織安定性に影響を
及ぼす可能性が考えられる．このため γ ′ 相の組織形態の形成
メカニズムを明らかにすることは非常に重要である．商用の
鍛造型 Ni基超合金における γ ′ 相粒子の析出形態の変化は数
種類の合金において観察されている2︲5）のに対し，γ ′ 相の析出
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形態を定量的に検証した研究はほとんど行われていない．
　Ni基合金においてγ ′相が球状や立方体状を始めとした様々
な析出形態をとる原理は，γ/γ ′ 相間の格子ミスフィットに起
因する弾性ひずみエネルギーと界面エネルギーの和を最小化
するためと一般に考えられている．このうち弾性ひずみエネ
ルギーの解法は，孤立した粒子において尾中ら6），Thompson
ら7），Voorheesら8），Khachaturianら9）によって報告された．
さらに格子ミスフィットだけでなく弾性定数の異方性および
不均一性を仮定した解法も示されることにより10,11），γ ′ 相粒
子の形状は格子ミスフィットおよび粒子径と γ/γ ′ 相間の界面
エネルギーに強く依存することが明らかになった．すなわち，
析出物粒子の形状は，格子ミスフィットおよび粒子径は絶対
値が大きいほど，界面エネルギーは小さいほど γ ′ 相粒子は立
方体状に近づく．実験的には，Watanabeら12）による粗大化の
速度論的解析のほか，Fährmannら13）は様々な格子ミスフィッ
トを有する Ni︲Al︲Mo合金を用意し，形状を比較することで
格子ミスフィットが大きい合金では γ ′ 相粒子が立方体状に近
い形状を呈する傾向を明らかにした．
　一方，様々な合金系で知られているようにγ ′ 相粒子は <100>
方向に配列する．これは Zhaoら14）によって弾性ひずみエネ
ルギーの低減を駆動力としてシミュレートされている．また，
Maheshwariら15）は析出相体積率が粗大化機構に影響を及ぼ
すことを指摘しており，Lundら16）も析出形態に及ぼす影響を
明らかにしている．これより，γ ′ 相粒子間にはそれ自身の析
出形態にも影響を及ぼす無視できない弾性的相互作用が存在
することは明らかになってきた．これにより，γ ′ 相粒子の形
状を説明するためには，格子ミスフィットを重要なパラメー
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ターと位置づけた上で粒子径や γ ′ 相体積率の影響を考慮する
必要がある．また，粒子間相互作用の影響を検証するため，
全体の傾向だけでなく個々の粒子の析出形態を検証すること
は非常に重要であると考えられる．
　本研究では γ ′ 相の構成元素である Tiおよび Alの添加量を
調整することにより，γ ′ 相体積率および格子ミスフィットを
制御したモデル合金を用いて，γ ′ 相の析出形態を実験的に明
らかにする．Moのような拡散速度や熱力学的性質の大きく
異なる添加元素ではなく，Tiと Alを用いることで，同一熱
処理条件における粒子径や体積率といった γ ′ 相形態に影響を
及ぼす因子の違いを最小限とした．また，モーメント不変量
（Moment Invariant）を用いた定量解析を適用することにより
全体的な傾向だけでなく，その分布も考慮することで γ ′ 相の
析出形態に及ぼす粒子間相互作用の影響を明らかにする．

2.　実　験　方　法

2.1　供試合金

　供試合金は鍛造Ni基超合金 Inconel X︲750を基本組成とし，
Tiと Alの添加量（［Ti］＋［Al］）および Al分率 fAl（［Al］/（［Ti］＋
［Al］））を系統的に変化させた計13種類のモデル合金である．
これら13種類の供試合金の組成を Inconel X︲750のものとあわ
せて Table 1 に示す．Inconel X︲750における［Ti］＋［Al］およ
び fAlの値は，それぞれ 4.50 at％および0.33である．［Ti］＋
［Al］の値は 4.50 から 9.00 at％とし，Al分率は0.33から1.00の
範囲としている．なお，Tiおよび Alはともに強力な γ ′ 相構
成元素であるため，鍛造 Ni基超合金において γ ′ 体積率に対
して Al分率はほとんど影響しないことが報告されている17）．
なお，Inconel X︲750の 1073 Kにおける γ ′ 相の平衡体積率は 
1073 Kにて約15％，平衡格子ミスフィットは＋0.8％であり，
格子ミスフィットの値は Al分率の増加に伴い単調に減少す
る19,20）．すなわち，Al分率の低い合金は格子ミスフィットの
大きい合金と理解する．
　これらの合金を非電極消耗式 Arアーク溶解炉にて約 20 g
のボタンインゴットに溶製した．これらのインゴットを 1473 

Kにて 72 hの溶体化熱処理を施したあと水冷し，3×5×5 
mm3の試験片に切り出した．この試験片について，1073 Kに
て 100 hの時効熱処理をさらに施した後，水冷した．なお，
本時効熱処理条件は，基本組成である Inconel X︲750におい
て，γ ′ 相の析出粒子形態が定性的に最も立方体状である条件
としている18）．この時効熱処理を施した試験片を切断し，切
断面にエメリー紙およびアルミナスラリーによる機械研磨後，
クロム酸飽和リン酸溶液によって軽微な電解腐食を施した．
組織観察には FE︲SEMを用い，観察方位が100方位に近い結
晶粒を選択して γ ′ 相の析出形態の観察を行った．

2.2　γ′相粒子の形態評価

　γ ′ 相粒子の形態評価にあたり，本研究ではMacSleyneら21）

によって提唱された各粒子の絶対モーメント不変量（Absolute 
Moment Invariant）を用いて行った．絶対モーメント不変量ω1

およびω2は，FE︲SEMの二次電子像から求められ，それぞれ
式（ 1）および（ 2）ように定義される．
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ここで，Aは粒子の断面積，µpqは式（ 3）で定義される粒子画
像の質量中心を原点にとった中心モーメント，φ1および φ2は
下式（ 4），（ 5）にて表記される Huのモーメント不変量であ
る22）．
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ここで，ν µ γ
pq pq A= / ，γ = + +( )p q 2 2/ ，pおよび qは任意

の自然数である．以下，絶対モーメント不変量ω1，ω2の特長
を述べる．ω1は並進，回転，拡大縮小といった相似変換に対
して不変である．また，ω2はアフィン変換に対して不変で，
さらに均一せん断や不均一拡大に対しても不変である．この

Table 1　Chemical composition of the alloys used in this study （at. ％）, 
together with the data of Inconel X︲750. The values of ［Ti］＋［Al］ and Al frac-
tion （［Al］/（［Ti］＋［Al］）） are included for each alloy.

Alloys Ni Cr Fe Al Ti Nb C ［Ti］＋［Al］ Al fraction, fAl

Inconel X︲750 Bal. 15.5 7.0 1.5 3.0 0.60 0.05 4.50 0.33

 4.5︲0.33

Bal. 15.5 7.0

1.5 3.0

0.60 0 4.50

0.33

 4.5︲0.44 2.0 2.5 0.44

 4.5︲0.66 3.0 1.5 0.66

 4.5︲0.88 4.0 0.5 0.88

 4.5︲1.00 4.5 0 1.00

6.75︲0.33

Bal. 15.5 7.0

2.25 4.5

0.60 0 6.75

0.33

6.75︲0.44 3.0 3.75 0.44

6.75︲0.66 4.5 2.25 0.66

6.75︲0.88 6.0 0.75 0.88

6.75︲1.00 6.75 0 1.00

 9.0︲0.66

Bal. 15.5 7.0

6.0 3.0

0.60 0 9.00

0.66

 9.0︲0.88 8.0 1.0 0.88

 9.0︲1.00 9.0 0 1.00
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特長からω2はアフィン不変量（Affine Invariant）とも呼ばれる．
実際の粒子の形状は単純な円や長方形，もしくはその中間的
な形状だけでなく不規則な形状も含むが，ω2の値は輝度，回
転，拡大縮小などの操作で変わらないので，この不変量を用
いて組織形態を評価することが適切である．すなわち，縦軸
をω2，横軸をω1とした座標中に，析出粒子の絶対モーメント
不変量をプロットすることにより粒子の形状およびその分布
を特徴づけることができる．
　過去に採用された形状パラメーターとしては Fährmann
ら13）の形状因子 Ssterや，Prikhodkoら23）のΣ があるが，この
絶対モーメント不変量は，粒子のアスペクト比に依存する項
と，アスペクト比に依存しない項を合理的に分離することが
可能であり，また粒子の界面形状を全て計測に含む点が特長
である．
　ここで絶対モーメント不変量の意味を述べる．ω1の値は，
球状や立方体状といった粒子の形状にはほとんど依存せず，
その縦横比などに強く依存する量である．例えば理想的な楕
円や長方形に対して以下のように計算される．
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ここで τ は長方形のアスペクト比であり，ε は楕円の軸比で
ある．いずれにせよω1は近い値を返し，鏡面対象に近い図形
の伸長の程度を表すパラメーターとして有用である．ω2は逆
に粒子の形状に敏感であり，アフィン変換に対して不変であ
るから縦横比などに依存しない．本研究ではω2に物理的意味
をもたせるため，Fig. 1（a）に示すように平面および円弧から
なる半立方体の形状を仮定する．これに対し粒子の形状パラ
メーターη を式（ 8）に定義すると，ω2の値はこれを用いて式
（ 9）で表記される．
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縦軸にω2を，横軸にη をとったときの式（ 9）の関係を Fig. 1
（b）に示す．ω2の値は粒子の形状が球または楕円体のとき最
大値 16 π2（≒158）をとり，立方体状となるに伴って減少し，
粒子が正方体または直方体のときに144をとなる．ω2の値はア
フィン変換に対して不変であるから粒子の伸長の影響を受け
ず，粒子の立方体状の程度のみの影響を受ける．モーメント
不変量を用いた形状評価法は Nguyenら24），Van Sluytman
ら25），MacSleyneら26）によって行われてきたが，いずれも γ ′
相体積率の高い合金系におけるものである．

3.　実験結果および考察

3.1　時効材の組織

　本研究で用いた合金は 1473 Kで 72 hの溶体化熱処理およ
び水冷を施した段階で γ単相となり，その後 1073 K/100 hの
時効を施すことで γ ′ 相が整合析出する．［Ti］＋［Al］の値を
4.50，6.75および 9.00 at％とし，Al分率を0.33から1.00とした
合金の FE︲SEM組織を Fig. 2 に示す．いずれの試料において
も黒いコントラストを示す γ 母相から白いコントラストを示
す γ ′ 相が析出しており，γ ′ 相粒子径は［Ti］＋［Al］量および Al
分率によらず全て 90 nm程度である．また，［Ti］＋［Al］量の
増加に伴い，γ ′ 相の体積率は劇的に増加する．また，同一の
［Ti］＋［Al］量では Al分率の増加に伴い γ ′ 析出相の体積率は
わずかに減少する．γ ′ 粒子の形態に着目すると，いずれの
［Ti］＋［Al］量の合金においても，Al分率の増加に伴い立方体
状から球状に近づくことが見てとれる．また，この傾向はす
べての［Ti］＋［Al］量を有する試料において同様に認められ，
同じ Al分率をもつ試料では析出形態におよぼす［Ti］＋［Al］量
の影響は小さいことが推測される．
　この組織から得られた γ ′ 相の平均粒子径と γ ′ 相の面積率
を，Al分率に対して整理したものを Fig. 3 に示す．今回実験
に供したいずれの試料においても，γ ′ 平均粒子径は 80︲100 
nm程度と一定となり，γ ′ 相体積率の増加の影響は認められ
ない（Fig. 3a）．γ ′ 相の面積率は，［Ti］＋［Al］量の増加に伴い
単調に増加する．これは Tiと Alが γ ′ 相の形成元素であるた
めである．同一の［Ti］＋［Al］量で比較すると，いずれの［Ti］＋
［Al］量においても Al分率が0.33から0.88まではほぼ一定とな
るが，1.00では 2割程度減少する．これは Ni︲Al︲Ti三元系状
態図27）から推定されるように，fcc︲Niに対する Tiの溶解度は
Alのそれより小さいためである．

3.2　モーメント不変量による γ′粒子形状の評価

　FE︲SEM観察によって得られた画像を用いてγ ′ 相粒子形態
の評価を行った．一例として，［Ti］＋［Al］量を 4.5 at％，Al
分率を0.33とした試料における形態評価結果を Fig. 4 に示す．
図中の破線で囲まれた範囲がω1︲ω2の値が存在しうる領域で

Fig. 1　Schematic illustration of the γ ′ particle observed in Ni︲
based superalloys （a）. The absolute moment invariant ω 2 as a 
function of shape parameter η＝A/B（b）. Note that the value of η 
is zero when the γ ′ particle is spherical in shape, while the per-
fect cuboidal particle results in η＝1.
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ある．このプロットには200の点が含まれており，最もプロッ
トの密度が高い点は ω ω1 2 12 5 157, . ,( ) = ( )付近である．これは
形状パラメーターη が0.2，アスペクト比が1.05に相当し，ほ
とんどの粒子は特定の方向に伸長せずに立方体状を呈するこ
とを意味すると考えられる．このプロットが最大になる点か
らは大きく外れたプロットも存在するが，その割合はわずか
である．以下，ω1︲ω2の分布の［Ti］＋［Al］量および Al分率に
対する変化を次節に示す．

3.3　γ′粒子形状に及ぼす Al分率の影響

　まず，γ ′ 相粒子の形状に及ぼす Al分率の影響を検証する．
Fig. 5 に［Ti］＋［Al］量を 6.75 at.％に固定し，fAlを0.33（a）およ
び1.00（b）とした試料のω1︲ω2プロットを示す．Fig. 4 と同様
にこのプロットは ω ω1 2 12 5 157, . ,( ) = ( ) 付近でピークをとる
が，そのピーク位置は fAl＝1.00の試料において高ω2側に遷移
する．プロットのばらつきに大きな変化はない．また，fAl＝
1.00の試料においてはω2が158付近のプロットが分布するにも
かかわらず fAl＝0.33の試料ではほとんど認められない．これ

Fig. 2　FE︲SEM micrographs of the 13 kinds of model alloys aged at 1073 K/100 h used in this study; ［Ti］＋［Al］＝4.50 （a︲e）, 6.75 
（f︲j） and 9.00 at. ％ （k︲m） and fAl＝0.33 （a, f）, 0.44 （b. g）, 0.66 （c, h, k）, 0.88 （d, i, l） and 1.00 （e, j, m）.

Fig. 3　Plot of particle size （a） and γ ′ area fraction （b） vs. Al 
fraction for the model alloys with ［Ti］＋［Al］＝4.50, 6.75 and 
9.00 at. ％ aged at 1073 K/100 h.

Fig. 4　ω1︲ω2 plot for 200 kinds of γ ′ particles observed in the 
model alloy with ［Ti］＋［Al］＝4.50 at％ and fAl＝0.33 aged at 
1073 K/ 100 h. Note that the values of ［Ti］＋［Al］ and fAl for the 
alloy are very close to those of Inconel X︲750.

Fig. 5　ω1︲ω2 plot of γ ′ particles observed in the model alloys 
aged at 1073 K/ 100 h with ［Ti］＋［Al］＝6.75 at％; （a） fAl＝0.33, 
and （b） fAl＝1.00.
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は fAlが減少すると粒子の形態（粒子系や位置など）に関係な
く，ほぼすべての粒子が一斉に立方体状に変化したことに対
応すると考えられる．この傾向は Fig. 2 の組織と対応させて
も定性的に一致し，他の［Ti］＋［Al］量を有する試料において
も認められる．本合金では fAlの増加に伴い格子ミスフィット
の値は減少するので，格子ミスフィットの増加に伴い粒子が
立方体状になるという一般的傾向を反映したものであると考
えられる．

3.4　γ′粒子形状に及ぼす γ′体積率の影響

　次にγ ′粒子の形態に及ぼす［Ti］＋［Al］量の影響を検証する．
Fig. 6 に fAlを0.33に固定し，［Ti］＋［Al］を 4.50 at.％（a）と 6.75 
at％（b）とした試料のω1︲ω2プロットを示す．これらの試料も似
た分布をとるが，［Ti］＋［Al］＝4.50 at.％の試料に対して［Ti］＋
［Al］＝9.00 at.％の試料では，ピークをとる位置が高ω2側に遷
移する．プロットのばらつきに大きな変化はない．すなわち，
この比較においても同様に［Ti］＋［Al］量が増加する，すなわ
ち γ ′ 相の体積率が大きくなり粒子同士の相互作用が大きくな
ると，全粒子が一斉に立方体状に変化する考えられる．これ
は析出相体積率の高いNi基合金において粒子の配列として定
性的に指摘されている現象であり，γ ′ 相の体積率の増加に伴

い，より顕著に認められるようになった結果であると考えら
れる．Zhaoら14）は格子ミスフィットを有する析出物粒子の粗
大化過程を解析し，近くに粒子が並んでいた場合にその対面
する界面が平行かつ平滑な面を形成することを見出した．ま
たフェーズフィールドシミュレーションなどによって，γ/γ ′
界面は平行な平面で安定することは多数報告されれてい
る8,16,28︲30）．またこれはMoment Invariantではω2の減少とし
て検出される．したがって γ ′ 相粒子の平均間隔が小さくなれ
ばその頻度は大きくなり，γ ′ 相粒子は平滑な界面を形成する
ようになるため，ω2の減少につながったと考えられる．Fig. 
2 で示したように γ ′ 相粒子は［Ti］＋［Al］が 4.50 at％の試料で
はほぼ全て孤立しているが，6.75 at.％の試料では既に粒子間
距離が非常に小さくかつ強く配列しており，粒子同士の相互
作用が強く生じていることが推測される．
　同様にFig. 7 に fAlを1.00に固定し，［Ti］＋［Al］量を4.50（a）, 
6.75（b）および 9.00 at％（c）とした試料のω1︲ω2プロットを示
す．この条件では各試料におけるプロットの分布が大きく異
なる．第一にプロットが最も高頻度であるピーク位置は［Ti］＋
［Al］が増加してもほとんど変化しない．一方，そのプロット
のばらつきは［Ti］＋［Al］の増加に伴い顕著に増加する．特に
［Ti］＋［Al］量が 9.00 at％の試料では，低ω1のプロット点が顕
著に増加する．分布のばらつきの大きさはプロットを見るだ
けでも定性的に理解できるが，例えばω2の標準偏差を計算す
ると，［Ti］＋［Al］＝4.50 at％のとき 0.67，6.75 at％のとき 
1.99，9.00 at％のとき2.41になる．すなわち，fAlを1.00とした
とき，その分布のばらつきは［Ti］＋［Al］に依存し，これが小
さいときに顕著に大きくなる．これは［Ti］＋［Al］量に対応す
る γ ′ 相体積が増加したことによって粒子間相互作用が促進さ
れるためと考えられる．
　Fig. 8 に格子ミスフィットが最も小さい fAl＝1.00，γ ′ 相体
積率が最も大きい［Ti］＋［Al］＝9.00 at.％の試料の組織写真を
示す．本合金では白い矢印で示したように，二つ以上の粒子
で平滑で平行な γ/γ ′ 界面を有する粒子のグループが多数認め
られ，その両側の粒子のω2の値は 2～ 4程度小さくなる．こ
れは fAl＝0.33の試料（Fig. 6）でも見られたように粒子間相互作
用の結果であると考えられる．このような粒子の相互作用の

Fig. 6　ω1︲ω2 plot of γ ′ particles observed in the model alloys 
with fAl＝0.33 aged at 1073 K/ 100 h; （a） ［Ti］＋［Al］＝4.50 at％ 
and （b） ［Ti］＋［Al］＝6.75 at％.

Fig. 7　ω1︲ω2 plot of γ ′ particles observed in the model alloys with fAl＝1.00 aged at 1073 K/ 100 h; （a） ［Ti］＋［Al］＝4.50 at％, 
（b） ［Ti］＋［Al］＝6.75 at％ and （c） ［Ti］＋［Al］＝9.00 at％.
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結果と類推される形態を持つ粒子のグループは組織中でよく
観察されるが，ω1︲ω2プロットのばらつきが最も小さい［Ti］＋
［Al］＝4.50 at.％, fAl＝1.00の試料ではほとんど認められない．
また，黒い矢印で示したように，細長い形態の粒子は［Ti］＋
［Al］＝9.00 at.％, fAl＝1.00の試料において頻繁に観察され，こ
れがアスペクト比の増大を招くため低ω1領域のプロットに対
応する．このような形状の粒子は，長辺が周辺の粒子 2個分，
短辺が周辺の粒子 1個分の粒子径と同等であるので， 2個の
粒子が凝集した結果生じた粒子であると考えられる．すなわ
ち，凝集の頻度にも格子ミスフィットや体積率が影響を及ぼ
す．これはMaら31）によって報告されている．本研究条件に
て用いた試料の中で最もばらつきが小さくなる試料である
［Ti］＋［Al］＝4.50 at.％, fAl＝1.00は，そのプロットのピークが
ほぼ完全な円状に近い ω ω1 2 12 7 158, . ,( ) = ( )付近をとる，つま
りほぼ全ての粒子が完全な球状をとることから，平滑な界面
を有する粒子グループを含めて立方体状に近づく粒子はほと
んどないことに相当する．これは先の検証で述べたように，
粒子が立方体状を呈する要因である，大きな格子ミスフィッ
トと高い体積率が両方とも得られないことに起因すると考え
られる．

3.5　γ′粒子の形態変化に影響を及ぼす因子

　γ 母相から整合析出した γ ′ 相粒子は一部の試料においてそ
の形状が著しく変化し，定性的には球状から立方体状に近づ
く．この形態変化はモーメント不変量によって，ω2の減少と
して検出される．また，各粒子の定量化結果をω1︲ω2空間に
プロットすることで，各条件による形態の変化をとらえるこ
とを試みた．その結果，本実験の条件におけるγ ′相の形状は，
高ミスフィットを有する合金系で立方体状に近く，この傾向
は γ ′ 相体積率の高い合金ではさらに助長されることを明らか
にした．Fig. 1 で示した対応関係を用いて，各試料における
ω2の値を形状パラメーターηに変換し，平均化してAl分率で
整理した図を Fig. 9 に示す．エラーバーとして示す標準偏差
が0.2と非常に大きいものの，全体のおおよその傾向として γ ′
相粒子の形状はその［Ti］＋［Al］に依存せず，Al分率の増加に
伴い減少する傾向が見て取れる．Al分率の増加は格子ミス
フィットの低下に対応することから，これはすなわち，γ ′ 相

の形態はいずれの試料においても原則としてランダムである
が，本実験条件下では最も強く格子ミスフィットに依存する
ことを示唆する．Figs. 6︲7 ではγ ′相粒子の形状は体積率にも
依存することを述べたが，その影響は格子ミスフィットによ
るものと比べると相対的に小さい．fAl＝1.00の試料において
は，γ ′ 相粒子の立方体状の程度が著しく小さい．また体積率
が増加すると，η の値は一定でモーメント不変量のばらつき
のみが大きくなる．すなわち，格子ミスフィットが小さい場
合においては，γ ′ 相の形状は球状で一定であり，高い γ ′ 相体
積率は形状をばらつかせる効果がある．ばらつきは3.4節で見
たように，凝集によるものと考えられる．この傾向は，γ ′ 相
体積率が60％以上と著しく大きい鋳造型合金において多数報
告されている板状析出物24,28︲30）のように，強い相互作用の結
果生じた γ ′ 相形態とは全く異なる傾向であり，格子ミス
フィットには凝集を抑制する効果があることが示唆される．

4.　結　　　言

　本研究では Tiおよび Al添加量を調整した13種類のNi基モ
デル合金を作製し，その 1073 K時効材について γ ′ 相の析出
形態を調査した．粒子形状の定量化には絶対モーメント不変
量を用いた．本研究において得られた結果を以下に総括する．
　⑴　γ ′ 相粒子の形状は，Al分率が小さい，すなわち格子ミ
スフィットが大きいときに全粒子が顕著に立方体状を呈する．
　⑵　［Ti］＋［Al］量，すなわちγ ′相体積率が大きい合金では，
粒子間相互作用が顕著になり，平滑で平行な界面の組が形成
されることや，凝集が促進された結果，ω1, ω2が減少する傾向
がみられる．しかし，粒子間相互作用が粒子形状に及ぼす影
響は，格子ミスフィットの影響に比べて小さい．
　⑶　格子ミスフィットおよび γ ′ 相体積率ともに小さな合金
では，粒子間相互作用が著しく小さいため絶対モーメント不
変量の粒子によるばらつきは非常に小さくなる．

　本研究は，日本学術振興会特別研究員奨励費（課題番号
JP2611840）の助成を受けたものであり，ここに謝意を表しま
す．
　有用なご議論を頂いた東京工業大学尾中晋教授および電子
顕微鏡観察にご協力頂いた同・宮嶋陽司博士にこの場を借り
て感謝の意を表します．

Fig. 8　FE︲SEM micrograph of the model alloy with ［Ti］＋
［Al］＝9.00 at％ and fAl＝1.00 aged at 1073 K/100 h. Neighboring 
particles have flat γ/γ ′ interface （white arrows） and particles is 
sometimes contiguous （black arrow）.

Fig. 9　Plot of average shape parameter vs. Al fraction for the 
model alloys with ［Ti］＋［Al］＝4.50︲9.00 at. ％ aged at 1073 K/100 h.
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