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第 1章緒 一ず一同

1. 1 本研究の由来

(a) ガラスと非品質

ガラスと呼ばれる材料は古代文明の発祥のころから，人類の知るところとなり，現在まで，

さまざまな用途に使われてきた.例えばソーダガラスは典型的なガラスとして実用上の多種多様

な工業製品，すなわち板ガラス，ガラス瓶等に用いられ，また美術，工芸品として古くから愛用

されてきた.一般に非晶質国体と言えば，このようなガラスを思い浮かべるように，酸化物から

なる無機ガラスはその代表的なものである.ところが近年になってガラスの発展はめざましく，

新しい性質のガラスが登場してきでいる.このなかには光通信用ファイパーガラス，ガラスレー

ザー，結品化ガラスなどの酸化物の他に，半導体となるカルコゲナイド系ガラスや，本研究でと

りあげる金属ガラスのように酸化物ではない組成のガラスが含まれる(1， 2) 金属ガラスは英文

では amorphousalloy または metallicglassと表現される.両方の表現がほぼ半々に用いら

れているが，我が国では非品質金属(合金)あるいはアモルファス合金と呼ばれており，金属の

非結品固体であるという認識が強く，ガラスであるとの認識に欠けていたきらいがある.本研究

は従来非品質金属，非品質合金等と呼ばれたこの材料が，カヲスの側面をもつことに注目し，そ

の結品化挙動ならびに構造緩和について調べたものである.

非晶質 (amorphous，non-crysta 11 i ne)という言葉は，特有の外形を示し原子が周期的に

長範囲にわたって繰り返し整列している結品質 (crystalline)に対する言葉であり，原子の構

造，配置に基づいた分類である.すなわち非品質国体とは，その団体を総称するものであり，本

研究で取り扱う金属ガラスは急冷凝固法によって作成された非品質固体である.

一方，ガラス状態とは古くには「無機物質の溶融物を結品化することなく固い状態に冷却

したもの」川という定義が用いられていたが， Jonesと Simon(4)により「ガラスは過冷却液

体ではなく，その分子配置構造の自由度が凍結されたものである」ことが明らかにされた.則

したがって，過冷却液体とガラス状態との聞にカヲス転移 (glasstransition)をもつことが，

ガラス状態にある非晶質固体の特徴である.川本研究では金属合金液体を急冷凝固することに

よって，非品質国体としたものを金属ガラスと呼び，そのガラス転移を含む熱力学的挙動につい

て検討する，なお本論文では金属ガラスという表現を使用するが，従来の慣例に従い，アモルフ

ァス，あるいは非品質合金という表現も用いる.



ガラス転移(b) 

ガラス転移現象を端的に説明するものとして，純物質の体積の温度変化がよく用いられて

(7， 8) あらためて Fig. 1-1により概観する.直いる.関らによって詳しく解説されているが，

線的に熱膨張する結晶状態をABで表すと，この結晶状態は融点T..以下で熱力学的な平衡状態

にある.融点では多くの場合，潜熱を吸収してより体積の大きな液体状態となる.とくに純元素

CDで表せる.一方，液体を冷ことから，では液体の熱膨張係数は結晶のそれよりも大きし、 (9)

却すると通常，融点Tm よりわずかに過冷却したのち結晶核が形成される.その際の潜熱放出に

より温度はT..にもどり，マクロには平衡的に凝固(結品化)するのが通常の凝閣である.しか

、，

'-し結品化させることなく過冷却する場合，液体はCD線の延長上のCEFにそって収縮する.

のような過冷却液体 (supercooled liquid )は結晶に対しては熱力学的には非平衡であるけれ

ども準安定平衡にある.過冷却液体は温度の低下により原子の運動エネルギーが減少し，その粘

性が急激に増大する .E点では粘性は1013ポアズにもなり，原子はもはや測定時間内に平衡状態に

この過冷却液体状態が凍結され，国体となってEG線の方向へ折れ曲が到達できなくなるため，

このE点の温度はJゲラス化温度，あるいはガラス転移点 (glasstransition temperature; る.

Tq 以T q )と名付けられ，冷却速度に多少の影響を受けるが，物質にほぼ固有の温度である.

下の固体(E G )は原子の並進運動(自己拡散)が凍結された非平衡状態であり，ガラス状態と

呼ばれる.ガラス状態はこのように過冷却液体ではなく，固体であるがもちろん結品状態でもな

ガラス状態を液体，気体，結晶状態に次い.ガラス転移の熱力学について考察した Gibbsらは，

(7) 「物質の第4状態」と呼んでいる.ぐ，

D 

ョE

F' -.! 
A _ーーーーー
crystal 

T9 
Temperat ure 

〉

.ωε
コ一。〉

Schematic representation of glass transition phenomena. 
T m and T q are melting temperature and glass transition 
temperature， respectively. 
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Fig. 1-1 



関ら (7.8) によると，カヲス状態は長時間の緩和現象を示す固体であることに本質がある

としている.液体状態では緩和時間は10-12 -10-8秒、軽度であるが Tq では 102秒のオーダー

となり (6) さらに低温では緩和時聞が急速に長くなる.カーラス状態はこのような観測時間では

過冷却液体に遷移する.その相転移過程は熱の出入りを伴うことからエンタルピー緩和，あるい

はα一緩和と呼ばれている(7.8) 

本研究はこのように金属ガヲスが非平衡なガ‘ラス状態である点に注目して，金属ガラスの

熱安定性を研究しようとするものである.

(c) 金属ガラス

真空蒸着 (10-1 2) や電解めっき(I3. I 4) によって金属が非品質国体として得られることは

古くから知られていたが，液体を冷却することで非平衡の「非結品合金」の形成が. 1960年に初

めて Klementら(15.川により報告された.報告者の一人， Duwezは当初，非品質相と呼ぶこと

に若干の不安をもっていたようである (17)しかし，ひきつづいて Pd-Si合金の非晶質相が形成

され (18. 19) これは Cohenら(20)の指摘と一致して共晶組成近傍の組成で非晶質形成が達成さ

れたものであり，非晶質相ができることが明確となった.その後，非金属元素を含まない Cu-Zr

非品質合金山.22) や，強磁性を有する非品質合金の形成 (23.24) が報告され，今日の液体急冷

法による金属カ、、ラスの研究の発端となった.

今日，非品質金属に関する数多くの研究が発表されているが，その成果は非品質金属の作

製技術の発展によるところが大きい. Duwezらによる研究が行なわれた1960年代に，ガン法 (25)

ピストン・アンビル法 (26)という液滴を冷却板にたたきつける方法によって 108K /secに達す

る冷却速度 ωη で急冷凝固する方法が開発された.もっともこれらの方法によって得られる非晶

質金属は，数10mgであり薄膜として得られるにすぎなかったが，今日では，遠心急冷法 (28)単

ロール法 (29)双ロール法 (30)などにより液体より直接，連続的に長いテープ状に作成すること

が可能となった.また大中らの方法 (31， 32) によれば直径約 100μmの細線や，粉末状非晶質金

属が製造される.

一方，液体以外の状態からも金属の非品質相が得られ，真空蒸着法やスバッタ法 (33.34) 

気相化学反応 (CV D)法 (35)によれば気体から，めっき法 (36)により水溶液から，電子線など

の照射 (37)により国体結品から，非品質金属が形成されるようになった.これらの製造法の開発

により，これまでに数多くの合金系において非品質相が形成されるとともに，作られた非品質合

金が優れた材料特性を有することが知られ，実用材料としての関心が高まってきた.

非晶質金属の特徴のうち第一に挙げられるのは， Fe， CO， Niなど強磁性元素を含む非品質

相が示す勅柑令特性であろう.その優れた高i孟艇字‘高艇東密度，低鉄損などのため，変圧器用

3 



鉄芯や磁気ヘッド，高周波コアなどに実用化されている (38)また非晶質金属は高強度，高靭性

を有し， Crなどを添加すると高耐食性を示すことから，高強度材料として興味がもたれている日}

電気的性質，超電導特性や化学反応での触媒特性 (39，40) も注目される分野である.

このような種々の特性は，非品質金属の構造，すなわち無秩序な原子配列とマクロ的な等

方性・均一性によるものと考えられる.完全にランダムであるかについては，多くの構造解析が

試みられた.その結果， X線や中性子線回折実験から得られる動径分布関数から，液体には存在

しない短範囲の原子配置の規則領域が存在すること，種々のそテ舎ルとの対応から局所的には金属

間化合物の構造と類似していることなどが明らかにされてきた (4I -4 4) しかし，その規則性に

関しては酸化物ガラス等にみられるような強固な化学結合性はなく，またその規則領域はひじよ

うに小さく，高分解能電子顕徴鏡観察 (45，46) やX線小角散乱法 (47，刊)によると，高々 1-.2

nm程度の大きさにすぎない.金属ガラスが非晶質であるといわれるのはこのような長周期的規則

性が欠けているからである.

非品質金属と呼ばれるこの液体急冷材が，ガラス状態であることを早くよりChenとTurn-

bull (49， 50) は証明している.彼らはAu-Ge-Siおよび Pd-Si合金がカ'ラス転移温度T9 において，

比熱が不連続的に変化することを実験的に確かめ，液体より形成されたこれら金属の非晶質相は

金属ガラスであると指摘した.ところがその後開発された多くの合金は結品化温度が比較的低い

ため .T 9 が容易には観測されず，金属ガラスという名がつけられでも，その熱力学的な状態に

はあまり注目が払われていなかった.加熱時に結品化がおこると金属ガラスのもつ優れた材料特

性が失われるので，実用材料として利用する場合，結品化はその寿命を決定する重要な問題であ

っTこ.
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1. 2 本研究の目的と従来の研究との関連

(a) 目的

本研究は金属ガラスが従来知られている酸化物カヲスと類似の熱的性質を持つことに着目

し，熱力学的に非平衡な状態である金属ガラスが準安定平衡，あるいは安定な平衡の状態に遷移

する熱安定化の過程を明らかにしようとするものである.

金属カヲスに限らず，一般にガラスは二つの意味で非平衡状態にある.一方は結品状態に

対してであり，他方は過冷却液体状態に対してである.したがって，結品状態への相転移，すな

わち結晶化と，過冷却液体状態への相転移，すなわち非結品状態のままで，その原子位置を変化

させる構造緩和現象というこつの過程が存在する.金属ガラスの熱安定性を明らかにするために，

これら二つの過程について研究をすすめた.以下では，この問題についての従来の研究をあきら

かにする.なお，各合金に関する詳細については第3章以下の各章で個別に述べることにする.

(b) 結品化

金属カヲスの結品化は，非晶質相を利用する際，その寿命を決定する主要要因であるため，

多くの研究者によって精力的に研究がされている (38，41，51-53)

金属カヲスの結晶化は，合金系あるいは組成によってまったく異なるため，その結品相の

同定や，結晶相の晶出機構について，それぞれ個別に詳細に調べられている.その研究内容は，

結品相の組織変化機構に関するものと，結品化の速度論に関する研究に大別できる.これは，で

きるだけ高い温度まで，非晶質相を保ちうる金属ガラスの形成をはかろうとすることに関係して

いるためである.ところが最近，結晶化による組織変化を積極的に利用して，徹細結品粒を分散

させたり，準安定相を析出させることによって，機械的性質や超電導特性など望ましい性質を得

る試みも報告されるようになった. 【54，55) また結晶化は非晶質体からの結晶の晶出という意味

で，液体の凝固現象と類似しており，その関連性が注目されている (38，52) 

非晶質相からの結品の晶出は，金属ガ、ラスの場合，核生成，成長の機構によるものが大多

数である.結品化の機構は三つに分類できる (51-5 3) ①は母相の非晶質相と生成する結晶相が

同一組成の場合で，無拡散提固ともいえる.②は母相が二つの結品に同時にわかれて晶出する場

合であり，共晶反応(共析反応)と類似する.③は母相と異なる組成の初晶が晶出する場合であ

り，結品界面前方において長距離の拡散が必要である.このとき母相の非品質相の組成は連続的

に変化し，第二第三の結品を品出させたり，あるいは①に挙げた過程で結品化するという，多段
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階からなる結晶化過程をとる.例えばFe-B合金は組成の相違によりこれら三つの結晶化機織を示

すことが知られているが (56-“)このような機構を Kosterと Heroldは非晶質相と結晶相の

自由エネルギ一変化を用いて明快に説明している (51，66，67)急冷されたカ、、ラス状態は自由エネ

ルギーの高い状態であるため，最も安定な結晶相への変態とならんで準安定相にニ変態することも

多い.たとえば前出のFe-B合金では平衡状態図には存在しないFe3B(正方晶)， 川， 57，60，6ト 71) 

Fe3B (斜方晶)， (61， 63・64バリ Fe3B(単純立方晶)， (68-70) Fe23Bs， (61，69) Fe4B (72)など

の準安定相に結品化することが報告されている.これらの相の自由エネルギーの大小関係、より準

安定相が非晶質相より晶出する可能性を知ることができるが， けあ 74)準安定相の自由エネルギ

ーの評価が困難であるため，数多くの非品質合金について実際どのような相に結品化するのかに

ついては未知のままである.

結晶化は熱活性化過程と考えられており，結晶化速度の手法は二つに大別される.一つは

等温焼鈍中の結品化率を調べるやり方であり，一つは連続加熱時の結晶化速度に注目する方法で

ある.

前者は.Masumotoら【75-78) によって多くの非晶質合金について精力的に調べられ，等温

変態図 (TT T図)としてまとめられた.また等温焼鈍中の結品化率xは，時聞を t，温度をT

とすれば，

x 1 exp(-ktn
) 

k kn exnl ー♀}
U '"'̂}J¥ RT  J 

(1・1)

(1-2) 

という，いわゆるJohnson-Mehl-Avrami(J M A )の式 (79)に従うことが示されている (52)nの

値から結晶化速度の律速過程が，反応速度定数kの温度変化から結晶化の活性化エネルギーQが

求められる.しかしながら，このような解析は等温焼鈍に多大の労力と時聞を必要とする.

他方，連続加熱実験から結晶化温度T"と呼ばれる結晶化開始温度が求められる T"を

測定することは非常に簡便であり，異なる合金聞の r安定性』を比較するのに有益である.もっ

とも T"は結晶の融点のように定まった温度でなく，結晶化は広い温度範囲でおこるため注意を

要する.例えばT"は加熱の速度αにも依存し，金属ガラスについてはT"とαの聞には次に示

す Klsslngerの近似式 (80)がよく成り立つことが知られている.

n(子)=ム+Const c1・3)
J RT 

この方法によれば数回の加熱実験により活性化エネルギーQが求められる (81，82)一般にガラ

スの結品化の速度式については， Oza¥IJaの方法 (83)をはじめ，多くの解析方法が知られているが，

(84)とくに複数の結品化反応が競合する場合や，試料表面で優先的に結品化が生じる場合 (85)な

どについては，結晶化機構を十分検討して解析する必要がある.そこで本研究では，アルミニウ

ム基の非品質合金について，その結品化挙動をミクロ組織の観察を行った上で速度論と対応させ
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て検討することとした.

アルミニウム合金については，液体を急冷凝固させることによっておこる平衡相Alの固溶

限の拡大や非平衡相の形成の研究が数多く報告されている (86，87) 非品質相の形成は， AI-Cu. 

(88-91) AI-Ge， (91-93) AI-Pd. (94) AI-Cr.【95)AトNi， (96) Al-Si (91，97) 合金について知られて

いる.しかしながら，これらのアルミニウム基非品質合金の急冷凝固による形成は比較的困難と

され，最も冷却速度が大きいとされるガン法を用いて作成された薄膜のうち，とくに透過型電子

顕微鏡によって観察で、きるほど薄い部分について非晶質化しているにすぎなかった.このような

非晶質相について，その物性値や熱安定性を求めた報告はなくアルミニウム合金の非品質相の実

用化は，鉄合金等に比べ著しく遅れている.

金属カヲスの結品化を検出するためには種々の実験方法が用いられている .X線回折法は

結晶相の回折線より結品相の存在とその相の同定が可能であり，最もよく用いられる手法である.

電気抵抗測定も組織変化に敏感であることからよく用いられ，多くの場合，結晶化により電気抵

抗は減少する.Fe. Ni. Coといった磁性元素を含む金属カヲスでは，磁化測定やメスパウワー効

果も有力な検出方法であるが，種々の実験方法のなかで透過型電子顕徴鏡 (TE M)と示差走査

型熱分析計 (0S C)が最も有益な方法と考える.0 S Cの場合，連続昇温実験によって著しい

発熱反応として結品化をとらえることができる.またその発熱開始温度は結品化温度.TKと定義

され，簡便に測定できるため，異なる合金閣の安定性を比較するのに用いられる.一方.TEM 

によれば結晶の形態，同定および組織を直接観察できる.とくにTEM内で試料を加熱すると，

ln-sltuに特定の結晶成長が観測でき，結品化の機構や速度論に有力情報が得られてきた. 【98.99)

本研究では従来，ともすれば，一つの実験手法によって解析されることが多かった結品化過程に

関し.X線回折，熱分析 (DSC)，電子顕微鏡 (TE M)の手法を組み合わせることによって，

結晶化の機構と同時に，速度論的に結晶化挙動を解析しようとするものである.とりわけ.X線

小角散乱法を適用し，結品化の定量的な解析を試みる.

そこでX線小角散乱法による非晶質合金に関する従来の研究を概説する .X線小角散乱

(Small Angle X-ray Scattering: SAXS)は，試料内に存在する数nmのオーダーの電子密度

のゆらぎに起因するもので，高分子材料，生物試験体をはじめ時効析出合金などに検出され，広

く用いられているX線回折の手法の一つである (100) SAXS法を非晶質合金に応用した場合，

X線回折法による動径分布関数等から得られる数原子距離の情報と，電子顕微鏡観察による数十

nm 以上の組織に関する情報の，中間領域にわたる数mの不均一性を検出する手段となり，その大

きさや量を定量的に表すので非常に有効な手段となる.現在までにSAXS法を非品質合金に適
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Table 1-1 Reported small angle scattering (SAS ) measurements for metallic 
glasses， where SAXS and SANS mean the SAS intensity of X-ray and 
neutron， respectively. 

Alloy Authors Ref. No. Resu Its 

Ni a . I P24 • 9 Bagley et a 1. 101 Very weak SAXS is not due to the presence 
of P 

PduSi 1・
Pd.oAu3. sSi 1 '. s 
PdHAu.Si 18 

SAXS increased a little by crystallization. 
Chou et al. 102 Composition segregation prior to crystalli-

zation ; Spinodal decomposition into 2 melts 
above Tg 

Co17. sP 22 • S Chi et al. 103 Electrodeposited film =ellipsoidal regions 

Pe4oNi40P14B， 
As-quenched tape = 3. 2n冊 diameterrigions， 

Walter et a1. 104 the number increase by annea1 ing， decrease 
by co1d roll ing 
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Pe83. 3P 1 o. 4C，. 3 
As-quenched 1. 8-2. 4nm order i ng， 

Osamura et a1. 108， 109 Crystall ization two phase 1ame11ar 
structure 

Pd.2SiISSb3 Marcus 110 No detectable SAXS 

CUSSZr34 P1ank et a1. 111 As-quenched no SAXS， 

Sputtered larger SAXS 

Pe83BI7 Osamura ef a1. 47， 112 As-quenched 0.8-1. 2nm ordering， 
Crysta11izationα-Pe ; SAXS increased 

TisoBe40Zrlo Hirata 113 The number of crysta11ine phase increased 
by annea 1 i ng 

Pe17Bu Pish et a1. 114 As-quenched 40nm 
Pe82B1'8 Magnetic fie1d=SANS decreased 

Cu 8 oZr 40 Ho 1 den et a 1. 115 As-quenched no SANS 

CoseN i 1 oPesB "S i 1 1 YUII i ng et a 1. 116 As-quenched weak SAXS， O. 6nm order i ng 

TbCU3. S4 Boucher et a 1. 117， 118 As-sputtered = severa 1 hundreds nm doma ins 
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用した研究報告を Table 1-1に示す.これによれば，電析法，スバッタ一法により作成された非

晶質合金には作製条件により，膜厚方向に不均一性が生じるい 01，103，111，117，118) けれども，

急冷凝固法により作成された非品質合金は，そのSAXSの強度は非常に弱くほとんど検出され

ないことがわかる (105，106，110，111，115，116) もっとも，精密に測定した報告によれば. 1 nm 

程度の組成のゆらぎが存在することが見出されている (47.48，104，107-109) また焼鈍によって

非晶質マトリックスに晶出した結品相は非常に微細で、あり，通常 o.1μmのオーダーである.こ

れらは電子顕微鏡 (TE M)観察では定量的に表現し難いが. S A X S法によれば結晶相の電子

密度が母相と大きく異なるためにSAXS強度が著しく増加し，いくつかの合金については，そ

の強度を定量的に解析することにより，結晶相の大きさや数が明らかにされている.【108，109.112)

SAXS法により非晶質相が二相に分離することが報告され.Pd-Au-Si合金についてはT9 以上

の温度域ではスピノーダル分解を生じる可能性が示唆されている (102) 酸化物ガラスは共有結

合性が強いため，このようなスピノータソレ分解による相分離が数多く報告されているが(119】

金属ガラスについては相分離挙動の報告例は少なく.Pd74Au6Si18. (102) Pd80Au3Sil7. (120) Be 

20Nbl5Zr65. (121】 Zr3 6 T i 24 Be 4 o. (1 22) およびFe80B20 (56.57) について報告されたのみで，

その挙動は特異なものと考えられる.したがって本研究では第4章で Pd76Au6Si18合金について，

そのようなスピノーグル分解による相分離の存在を検討し，あわせて結晶粒の大きさ，数などに

ついて定量的な解析を行うこととする.

(c) 構造緩和

前述のように 106K/sec程度で急冷された金属ガラスは大きな凍結された自由体積を有

し，内部のエネルギー状態は高い.このため，非晶質構造を形成する原子の移動に対する駆動力

は大きいと考えられるが，実際ガラス転移温度Tgより数百度も低い室温近くの温度であっても構

造緩和 (structural relaxation )と呼ばれる緩和現象を生じる.これに伴い，原子の拡散定数，

(123) 粘性 (124) 機械的強度 (125-128) や磁気的性質，特に磁気異方性(129.130) などに著し

い変化が見られる.構造緩和の際の体積変化は 0.1%程度【131-133) にしかすぎないが，エンタ

ルビーは数百ないし千数百J/mol. (134-137) キュリ一点は十数度(138，139) ヤング率には約

10%. (131，140) 電気抵抗は数%(141 -1 45) の変化があり，内部摩擦【146) や磁化曲線(141) に

も大きな変化が表れる.金属ガラスにおいて構造緩和が問題とされたのは，とくに機械的に強靭

な非品質相が，結品化が生じないにもかかわらず，焼鈍により非常に脆くなることがわかったた

めであろう.強磁性をもち，強い機械的強度を有するFe基.Ni基の合金は，実用上有望とみられ

ていたのにもかかわらず，比較的低い温度で脆化することが知られたのである(126，127)回折

実験によれば，高々数%以内の原子位置の変化 (148.149) であるが，短範囲の原子構造に起因す
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る磁気的性質は大きく変化する.しかし熱処理を工夫することで，むしろ磁気特性は向上するこ

とも可能となった (38，4 1) 

このような金属ガラスの構造緩和現象は多くの研究者の興味を呼び，多数の研究成果が報

告されてきた.その結果，構造援和は温度と組成により数種の異なる過程から成り立っていると

考えるよく説明できることがわかってきた.とりわけ， Egami (150) は，①構造欠陥の拡散，②

組成的短範囲規則 (CompositionalShort Range Order ; C S R 0)の形成，および③幾何学的

短範囲規則 (TopologicalShort Range Order ; T S R 0 )の形成の三種類に分類できることを

提唱し，その後多くの研究者により支持された.しかし，現在ではその内容について若干の変更

が必要であり，以下のようにまとめられると思う.

まず第一は，冷却中にTq で凍結された自由体積の減少としてとらえられる，構造欠陥の

消滅である.この欠陥は低温でも非常に不安定で、あって短時間の焼鈍で消滅することが，陽電子

消滅実験 (151，152) により示されている.内部応力の緩和(153，154) や内部エネルギーの放出 (134)

もこの機構によるものであろう.

第二の組成的短範囲規則Ij(CSRO)の形成は，金属ガラスが金属と非金属元素の多成分

系であることにより生じるもので，異種原子間に化学的な結合が生じ短範囲に化学量論的化合物

に近い原子配置が生ずることを意味する.金属国溶体内に生じる規則一不規則変態に類似し，各

温度によってCSROの程度には平衡値が存在する.したがって温度の変化により可逆的に形成

と消滅が観測されるものと考えられる.例えば， Fe基の合金では Fe-Fe原子対の数が増加するよ

う短範囲の原子の位置交換が生じ，近接する原子数がふえるのでキュリ一点が高くなる(150)

このような化学結合をつくる規則性により，キュリ一点の変化，電気抵抗の可逆変化 (14I -145) 

などが説明されてきた.

第三の幾何学的短範囲規則 (TSRO)の形成は，構成原子の化学的特性には関係なく，

各原子の近接原子は変わらず，原子間距離や結合角度などの幾何学的配置が，各原子について少

しづっ変化することを意味する.このため多くの原子の協調的な移動が必要で，比較的長範囲に

およぶ緩和現象となる.この規則化は原子位置の不均一性を減少させる方向で，不可逆的な変化

であるが，ガラス転移点Tq では液体構造に融解するものと考えられる.

このような分類は現在のところ，必ずしも一意的ではなく，研究者の間で，かなりの混乱

もみられる.また物理的性質の変化にはこれらすべてが関与し，]iいに他に影響を与えるので明

確に分離して議論するには困難が伴っているようである.しかしながら，二種類の短範囲規則性

の形成を考えて，多くの実験事実を説明しようと試みられてきた.

従来このように原子の構造論的な立場から構造緩和が論じられてきたが，前述のように金

属ガラスがガラス状態であるとの熱力学的視点より構造緩和を論じたものはきわめて少なかった，
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そこで本研究は，第5章でエンタルビー(含熱量)という熱力学的な量により構造緩和現象の検

討を試みたものである.とくに1.2 (b)章で述べたように，ガ、ラス転移現象のひとつの表れである

エンタルビー緩和現象について第5章で詳細に検討する.

エンタルビー緩和はカヲス状態と過冷却液体状態との相転移に基づくものである.高温で

の液体のもつ乱れた原子配列が凍結されたガ、ラス状態が，焼鈍温度での過冷却液体のもつ均一な

乱雑構造へ転移する現象であるから，エンタルビー緩和は原子配置の均質化という面で，幾何学

的短範囲規則化 (TSRO)に相当する現象と考えられる.従来エンタルビー緩和は酸化物ガラ

ス，有機高分子ヵヲス等についてはよく知られた現象であったは， 7，払 155) が，金属ガラスにつ

いては，本研究より先には Pd48Ni32P20について見いだされたという報告しかなかった(156パ 57】

もっとも，し、くつかの研究結果 (102，158) にはエンタルビー緩和によるものと思われる実験デー

タが示されているが，何の言及もされていなかったものである.エンタルビー緩和の速度式は従

来酸化物ガラス等の材料において数多くの研究がなされたきた.これらの研究は金属カヲスのエ

ンタルビー緩和についても適用できるものであり，第 6.2章にまとめて表し，本研究結果と対比

して論じることとした.従来の研究は多分に経験的であり，物理的背景に欠けるものが多い.本

研究ではこれらの点を検討したのち，自由エネルギ一変化を駆動力とする速度式を提案し，その

適用を考察する.第7章では金属カヲスの低温焼鈍による構造緩和現象について考察する.エン

タルビー緩和はカeラス遷移温度T9 に近い温度での緩和現象であったが，エンタルビー緩和が十

分に進行しない低い温度であっても熱分析によって種々の熱の出入りが観察される.一つは室温

付近から結品化温度に至るフ'ロードな発熱現象であり，一つはT9 より 100K程度低い温度に表

れる吸熱現象である.本研究ではT9 より低い温度域に生じる緩和現象についてエンタルピ一変

化という熱力学的観点より解析を試みる.

1. 3 本研究の概要

本主主ではこれまで本研究の由来，目的および、従来の研究との関連について記してきたので

最後に本研究の概要について述べる.

第2章では本研究の実験方法について述べる.

第3章ではアルミニウムを主成分とした非晶質合金の形成とその結品化について述べる.

AI-Ge二元合金を急冷凝固すると r1> r 2 という準安定相が形成されたが，さらに大きな冷却速

度では非品質相となった.その結晶化過程は二通りあり，それぞれについて組織と対応づけた速

度論的解析をおこなう.その結果より冷却時における結晶化開始温度を推測し，さらに熱力学的

な無拡散凝園の生じるT。温度の概念とあわせることにより， AI-Ge合金の非品質相の形成容易組
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成を論じる.またAl-Fe-G~ Al-Fe-Si合金においてテープ状の形状の非晶質相を得て，二れらが，

Al-Ge合金に比べ結晶化しがたいことを示す.

第4章では非晶質合金に晶出する結晶粒の定量的な解析に X線小角散乱法を適用する.

Pd76Au6Si 18合金に現れる結晶相MS -1の大きさは対数正規分布に比較的よく従うことより，

X線小角散乱法によるサイズパラメータを用いて，粒子の大きさ，数，分布を定量的に示し，そ

の成長が拡散律速であることを明らかにする.

第5章では， Pd-Au-Si合金をはじめCu-Zr，Te-Ge合金などに共通してみられるエンタルピ

ー緩和現象について述べる.カ‘、ラス転移点T9近傍で等温焼鈍した金属ガラスを示差熱分析すると，

ガラス状態と過冷却液体状態との聞の相転移による吸熱現象が見られることを示す.これは構造

緩和によりエンタルビーが減少することによるもので，金属ガラス一般にみられる現象であるこ

とを明らかにする.

第6章ではエンタルビー緩和の速度論について述べる.酸化物ガラス等に報告されている

経験式に従うことを確認したのち，新しい速度式を提案する.それにより等温焼鈍，連続加熱等

の実験結果を比較的よく説明することが可能となった.さらに実測の困難な速い冷却の場合に適

用を試みる.

第 7章では金属ガラスを比較的低温で焼鈍した場合に生じる構造緩和現象について述べる.

まずエンタルビー緩和現象の検出手段である吸熱反応が結晶化により検出が困難になることを，

とくにFe80P10CIO合金を例にとって示す.また低温から高温にわたって幅広くひろがっている発

熱現象について，エンタルビー緩和の速度論を適用し解析を試みる.さらに，ガラス転移点が2

つある場合を想定し，それに対応して緩和現象が存在することについて述べ， Pd77. 5Cu6Si 16.5 

合金について，その考えが適用できることを示す.

第8章では上記各章の総括を述べる.

以上のように本研究は金属ガラスの熱安定性を結晶化過程と構造緩和現象の二つの側面か

ら検討したもので，金属ガラスの実用化をはかる上での基礎的な知見を得ょうとするものである.
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第2章実験方法

2. 1 試料の作成

(a) 母合金の作成

本研究に用いた試料はすべて合金であるので，主に純物質を溶解，混合させて母合金を作

成した.母材料(純物質)とその純度，および溶解に用いた炉と雰囲気を Table2-1にまとめた.

母材を目標組成に秤量後. Al系合金およびFe系合金は高純度アルミナるつぼ内に挿入し溶

解した.十分撹排した後，大気中に取り出し銅製金型に鋳込み，凝固後水冷した.Pd系合金およ

び Te-Ge合金は排気した石英管内で溶解後，石英管を水中に投入し凝固させた. Cu-Zr合金は，

アーク炉内の銅製水冷鋳型を使用し，ボタン状の母合金を得た.母合金は細かく粉砕し，表面の

酸化物等を取り除いた後，凝固偏析の影響の少ない部分のみを使用した.なおAl系合金および

Cu-Zr合金はX線マイクロアナライザー (EPMA)で定量分析を行い，目標組成とずれていな

いことを確認後使用した.Pd系合金 Te-Ge合金の場合には作成した母合金の全量を急冷凝固実

験の一回の挿入量とした.

Table 2-1 Elements and melting procedures of mother alloys. 

Mother Alloy Elements Purity Furnace Atmosphere 

AI-Ge Aluminium 99.999% 
AI-Fe-Ge Germanium 99.999% Electric frnace High purity Argon 
AI-Fe-Si Si 1 icon 99.999% 

Electrolytic Iron 

Fe-P-C Fe-P 25. Owt %P High frequency Air with Argon flow 
Carbon 99.9% induction furnace 
Electrolytic Iron 

Pd-Si palladium 99.95 % 
Pd-Au-Si Gold 99.999% 
Pd-Cu-Si Copper 99.99 % 

Silicon 99.999% Electric furnace in evacuated sillca 
tube 

Te-Ge Tellurium 99.99 % 
Germanium 99.999% 

Cu-Zr Copper 99.99 % Arc meIting High purity Argon 
Zirconium 99% 

加



(制急冷誕固

(b. i)ガン法

カ。ン法による試料の作成には Duwezら(1-4) が最初に発表したと類似の装置で，下村ら (5.6)

によって改良されたものを使用した. Fig.2-1に装置の概略図を示す.試料は高純度アルミナる

つぼに直接，抵抗線(カンタルあるいはモリブテン線)を巻いたもので溶解される.るつぼ下部

は直径2mmのノズル穴があいているが，溶湯は表面張力により炉内に保持される.

溶解された試料はアルゴンガスの圧力により噴射される.すなわち試料上部のマイラー膜

が50kg/ cniの高圧アルゴンガスにより破裂し，その衝撃により溶湯は霧状となって冷却板にたた

きつけられる. 川装置全体は試料および冷却板の酸化，結露の防止のため，約2x10-5tor.rの

真空とした.なお冷却板上にシャッターをもうけ，炉よりの熱放射による冷却板の温度上昇を防

止し同時に溶湯噴出後に噴出用アルゴ、ンガスが冷却板に吹き付けられるのを防いだ.冷却板と

しては純銅，純銀，および石英ガヲスの三種類を用意し，液体窒素により冷却することのできる

鋼板上に設置した.冷却板の温度は室温と液体窒素による冷却で得られた約80Kとした.さらに

試料溶解量を50-250mgとし，試料の膜厚を変えることによっても冷却条件を変化させた.各冷

却条件で，最小限2回の急冷を行い，再現性を確認した.

。2

Arg倍

Mylor sheet 

Furnoce-' 

Alumino 
crucible .il'ト ¥Mell

5ubslr同刷附r悶削G ω l e M

d 、
11 ~ 

liquid nitrogen 

Fi~ 2-1 Schematic drawing of gun method. 
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(b. ii)片ロール法

Fig.2-2に片ロール法の装置の概略を示す.先端に口径 0.5-1.Ommの円形，または幅

O. 8mm長さ 5mmの長方形のノズ、ルをもっ石英管内に試料を入れ溶解する.石英管内はアルゴンガ

スで満たされ，試料は電気炉，あるいは高周波誘導加熱炉によって溶解するが，表面張力により

石英管内に保持される.石英管は上下に移動が可能であり，噴出位置に下げられた時，アルゴン

ガスの噴出により，回転するロール表面に溶湯がノズルから押し出される.押し出された溶湯は

ノズル先端とロール表面の間隙にパドルを形成し，このパドルから液体がロールの回転により引

き出され，ロールへの脱熱により， リボン状の試料が離間する (8.9) 

ロール材質は主としてステンレス製のものと， 0.45%炭素鋼製のものを使用した.ロール

の直径は 300mmで，ロール周速度は 26.7m/ secから 62m/secまで変化させることができる.

Pd系合金の一部は，ロール直径 750mmのものを使用し，ロール周速度 42m/secとした. Al系合

金には純銅製ロールも用い，とくにパドル内における溶湯の酸化防止と，テープのロール密着性

改善のためアルゴンガスをノズル近傍に吹きつけた Cu-Zr合金は大気中では酸化しやすいため，

片ロール急冷提固装置全体を高純度アルゴンガス雰囲気のチャンパー内にセットし，ステンレス

製の直径 100mm，周速度 47m/ secのロールを利用した.

片ロール法で作成された試料は円形の穴のノズル使用の場合，幅 2-4mm. 厚さ15-35μm

長さ数mであった.Pd-Au-Si合金については長方形のスリットをもっノズルを使用し，幅 5-7mm，

厚さ15-25μmのテープ状試料に作成した.

¥『¥Thermo
couples 

Fig. 2-2 Schematic drawing of single rol1er method. 
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2. 2 組織の同定

(ω X線回折および格子定数

X線棟、としてコバルト，鉄，モリブデンの各ターゲットを用い，それぞれ鉄，マンガン，

ジルコニウム薄膜をフィルターとして単色化したKα線を利用した.ガン法で作成された試料は，

冷却板上に付着したままテPィフラクトメーターに設置し，0 -2 0の反射条件で測定した.片ロ

ール法で作成された試料は幅数mmのテープ状であるため，ガラス板上に貼り付け反射法により

測定した.冷却板，ガラス板による回折ぜークはあらかじめ測定し，解析の際考慮することとし

た.また，一部の試料についてはテープ状試料の両端を固定することにより，透過力の強いMoK

α線を使って透過条件により測定したが，反射条件により測定したものと大きな相異はみられな

かった.なお，回折角のずれは純シリコンの回折角により補正した.

立方品の格子定数の決定には Nelson-Rileyの外挿関数(10)を適用し，立方晶以外につい

ては最小自乗法を利用した Cohenの方法 (1けによった.それぞれ数回の測定結果について格子定

数を算出し，平均をとることにより求めた.

(紛 X線小角散乱法 (SmallAngle X-ray Scattering， (SAXS)) 

X線は理学電機製RU200PLにより回転対陰極ターゲットを用い 50kV，160mAの操作

条件で発生させた.40μm厚のジルコニウムフィルターで単色化したのち，鋭い線状ビームを得

るためX線ビームを KratkyUスリット系により幅約40μmに絞った.ビーム高さは幅に比べ十

分に高く，無限長と考えられる.れわ 13) 試料を透過した散乱X線は 326mm後方のシンチレーシ

ョンカウンターで検出される.散乱X線をO.05度から 7度まで約30点の回折角で統計誤差が 1% 

以下になるよう計測した.X線の強度の絶対値を求めるため (12)標準試料ポリスチレンの強度

を測定の前後に計測した.

(c) 透過型電子顕微鏡 (TEM)観察

ガン法によって作成した試料は形状が一定でなく，また厚さが試料の各部によって異なる.

このため冷却板よりナイフ・エッジで試料を剥離させた後，試料の薄膜化処理を行うことなく，

直接透過観察することとした.例えば電子線の加速電圧 200kVのもとでAI-Fe-Ge合金を観察した

場合，試料の約10%の面積に相当する部分において電子線の透過が可能であった.

片ロール法により作成した試料は厚さが20μmないし40μmで一様である.そこで本研究

お



では電解研摩法により薄膜化して観察した.Table 2-2に電解条件をまとめた.

透過型電子顕微鏡 (TransmissionElectron Microscopy; T E M)は日本電子製JE M 1 

2 0およびJEM200CXを使用し，組織観察および電子線制限視野回折を行った.回折強度

はフィルムの黒化度をマイクロ・フォト・デンシトメトリで読み取った.カメラ長は標準試;料と

して純金および純アルミニウムの薄膜の回折を利用して測定した.

一部の試料についてはJEM200CX付属の加熱試料台を用いて ln-sltu加熱をおこな

い，加熱中の組織変化を直接観察した.試料位置と温度センサーは約4mm離れておりまた，試料

ステージは高真空に保たれていることからも試料の正しい温度を計測できないが，加熱装置の表

示温度をそのまま使用した.

Table 2-2 Experimental condition of electropolishing the 
specimens for transmission electron microscopic 
observations. 

Specimen Electrolytic solution Temperature 

AI-Fe-Si Perchloric acid 10% 
AI-Fe-Ge Ethylalcohol 70% 253K 

Glycerin 20% 

Pd-Au-Si Perchloric acid 23% 283 K (J e t po I i sh ) 
Acetic acid 77% 

Cu-Zr Nitric acid 20% 
Methylalcohol 60% 243K 
Glycerin 20% 

(d) 走査型電子顕微鏡観察 (SEM) およびX線マイクロアナリシス (EPMA)

アルミニウム合金および Cu-Zr合金の表面形状および‘微小部分の化学組成の分析に，目立

製X-6 5 0形走査型電子顕微鏡 (ScanningElectron Microscopy ; S E M)および同付属のX

線マイクロアナライザー (X-rayMicro Analyzer ; Electron Probe micro Analyzer ; E P M A) 

を使用した.試料は樹脂に埋め込み，機械的研摩の後， AI-Fe-Ge合金は 20vo1%硫酸水溶液で約

30sec腐食した.定量分析には，標準試料として99.999%のAI，Ge， 99.9%のZr，無酸素銅およ

び電解鉄を用いた.
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2. 3 熱分析

(副示差熱分析 (DTA)

急冷凝固材の 800K以上での相変態や，とくに母合金の融解点，液相線温度を調べるため，

示差熱分析 (DifferentialThermal Analysis ; D T A)を行った.本研究では理学電機製のミ

クロ型示差熱分析計を用いた.これは標準試料と同一条件で加熱，冷却し試料の相変態などに伴

う熱の出入りを，両者の温度差として検出するものである.標準試料として十分焼鈍し安定化さ

せたアルミナ粉末を用い，試料は数mm角に切り出し，熱接触抵抗が小さくなるようアルミナ粉末

に埋め込んだ.温度は無酸素銅， 99.99%のAg，99.999%のAl，Au， Pb等の融解点により補正し

た.平衡状態図の不明な三元系合金の場合，本方法によって定めた液相線温度をもとに急冷凝固

を行った.

(b) 示差走査型熱分析 (DSC)

ガン法で、得られた試料は数mg以下ときわめて少なく，その相変態に伴う熱の出入りはおよ

そ 100μJ/secの程度となる.そこで， このような微量試料の熱量変化もとらえるため，本研

究では示差走査型熱分析計 (DifferencialScanning Calorimetry; D S C)を用いた.DSCは

理学電機製の内部加熱・熱補償型DS C，および、DupontInstruments製 990DS Cシステム(外

部加熱・熱流東型)を使用した.両者の示す温度，熱量は以下に示す補正を施すことにより同ー

の値となった.本研究では感度，再現性，ベースラインの安定性に優れるDuPontInstruments製

DSCを主に使用した.

Dupont 990 D S Cシステムの測定原理は， Baxter (14)により詳述されているようにミクロ

型示差熱分析計 (micro-DT A)であり，狭義の定義のDSCにはあたらない. υ幻しかし，十

分な補正を行い過大な熱流を生じさせない場合には定量化が可能であり(16，17)本研究では熱

流東型の示差走査型熱分析計としてDSCと称する.これは試料と標準物質との温度差を熱電対

で検出し，示差熱流東として表示できるからである (17)

DSCセル部分の断面の模式図を Fig.2-31こ示す.試料と標準物質は純アルミニウム製の

パンに包まれ，コンスタンタン型のディスク上に幾何学的に対称の位置に設置される.ディスク

は銀製のブロックを通してヒーターにより加熱される.試料と標準物質のセットされるコンスタ

ンタン・ディスクの裏面には，クロメル製の小板が接着され，このクロメル板裏面のアルメル・

クロメル熱電対で、試料温度を，コンスタンタン・ディスクとクロメル板による熱電対で試料と標

準物質の温度差を検出する.D S Cセル部のコンスタンタンおよび試料の，酸化防止と熱的均一
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性保持のため，アルゴ、ンカ'スで満たされ，本研究で‘は毎分50ccのガス流とした.試料の温度とし

て表示される温度はコンスタンタン製テーィスク下部の温度であるから原理的に真の試料温度でな

い.また示差温度も同様である.そこで標準物質として99.999%の純度の鉛，亜鉛，インジウム，

錫，および 99.99%のテルルの融点と融解熱量.:to、よび純ニッケルのキューリ一点を測定するこ

とにより補正した.示差熱量は試料の量と加熱速度を考慮して標準物質に対する試料の比熱に換

算することが可能である. DSC出力結果を相対比熱に換算した時の相対誤差は. 5mJ/ g K以

内であった.

試料は数mm角に切り出し，熱接触抵抗ができるだけ少なくなるよう留意して数枚重ねてア

ルミニウムパンに包んだ.試料量は最大20mgまでとし，標準比較試料として同量の純アルミニウ

ムを用いた.加熱速度は毎分20K (0. 33 K / sec )を標準とし，必要な場合には毎分 1Kから50

Kまで変化させた.

合 G
Ar GAS FLOW 

Fi~ 2-3 Cross-sectional view of the DuPont DSC cell. 
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2. 4 熱処理

非品質金属は高温で酸化されやすく，その酸化皮膜は非品質試料の結品化を促進すること

が知られている (19-2 1) そこで本研究では，試料を 1x 10-5Torr程度の真空で‘パイレックス・

カヲス管に封入して熱処理を行うこととした.等温焼鈍には，このガラス管を温度制御されたソ

ルト・パスあるいはオイル・パス中に浸潰することによっておこない，焼鈍終了後ただちにカ・ラ

ス管を水冷した.なお，焼鈍中，恒温槽の温度をモニターし， :t 1 K以内の温度変動におさえた.

等速加熱実験 (DSC熱分析など)で得られた情報と対応させるため，所定の温度まで毎

分20Kの昇温速度で加熱し，急冷する熱処理を行った.このためには次の二つの方法を用いた.

まず第一は，アルゴンカース雰囲気中で試料を赤外線ヒーターにより加熱した.所定の温度

で炉の電源を切り，ただちに強制送風し，冷却した.このときの平均冷却速度は約5K /secで

あった.この方法はガン法で得られた試料を冷却板より剥離させることなく冷却板とともに加熱

冷却できる点，あるいは，ロール法によるテープ。を数十時以上も一度に熱処理できる点で有効で

ある.

第二の方法はDSC熱分析計を利用する方法である.通常の熱測定と同様にアルミニウム

製パンに試料を詰め，所定温度まで加熱する.その温度で炉の電源、を切り，ただちにDSCセル

より試料を詰めたパンを取り出し，アルミニウム板にはさんで急冷した.このときの冷却速度は

約 100K/secであった.この方法では細かい温度間隔で最高加熱温度を設定でき，またDSC

熱分析曲線で反応を確認しつつ急冷できるので有効である.以上の二つの方法を適宜採用した.
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第3章 アルミニウム合金のガラス化と結晶化

3. 1 序

アルミニウム合金の急冷凝固に関しては，急冷凝固法の発達により，平衡相アルミニウム

の固溶隈の拡大や，非平衡相の形成について数多くの研究が報告されている (1，2) また非平衡

相のーっとして，非品質相が形成されることが， AI-Cu， (3-6) AI-Ge， (6-8) AI-Pd，間 AI-Cr，(10) 

AI-Ni， (11)および Al-Si(6，12)合金について知られている.しかしながら，これらアルミニウム

合金の非晶質相の形成は比較的困難であり，最も冷却度の大きいガン法を用いて作成された薄膜

のうち，とくに透過型電子顕微鏡によって観察できるほど薄い部分が非品質化するにすぎなかっ

た.したがってその非晶質相に関する物性値や結晶化温度などの基礎的データも殆ど知られてい

ない.一方，急冷凝固により生ずる非平衡結晶相については，同一合金組成であっても研究者に

よって異なる結晶構造の準安定相の形成が報告されているアルミニウム合金系も多く， AI-Ge合

金はその一つである (13)

AI-Ge合金の平衡状態図には中間相は存在せず，液体を冷却すると共晶反応により平衡相

AlとGeに凝固することが知られている.共晶組成は Al-29.5at%Ge，共品温度は 697Kである.

(14，15) AI-Ge合金を急冷凝固すると非平衡相が形成されることが， 1965年predeckiら(12)によ

り報告されたが，以後急冷速度や合金組成の差異により，少なくとも12ヶの結品構造の報告され

た準安定相の存在と、非晶質相の形成が別個の研究者により報告されている.すなわち1970年に

Suryanarayanaら川一18)は2つの異なるtetragonal相の形成を報告し，同年に Kushnerevaら

( 1 9， 20)は2つの単純立方晶の形成を，さらにRamachandrarao(21)は2つのtetragonal相と 1つ

の hexagonal相， Koster (22-24)は異なる 4つの相を報告し， predel ら(25)も非平衡相の形成を

示した. 1973-1974年には上述の研究者の間で議論がかわされた(15，26)その後， 1976年に，

Shinguら， 日) Laridjaniら(27，28)の電子線回折， x線回折の詳細な実験によりKosterの報告

しTこrhombohedral本目 71 (a ニ0.7672nm，α= 96.55
0 

) とmonoclinic本目72 (a = O. 6732nm， 

b = O. 5818nm， c = O. 4282nm，β= 88.96
0 

)の形成のみが確認され，他の結品構造の存在は否

定された.近年Ramachandraraoら(29，30)は，静的な過冷却によりこの結果を認め，結品構造に

関する論争は決着したように思われた. しかしながら，最近 Kaufmanらロけは急冷離固粉末に以

上とは異なる hexagonal構造をもっ非平衡相を見いだしたと報告した.このように AI-Ge合金は

単純な共品の平衡状態図を持つにもかかわらず，少なくとも 2種類以上の非平衡相を有すること

が，明らかになっている.

このような非平衡相の結晶織造は単位胞が大きく，複雑な原子配置となっているため，冷
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却速度がさらに大きくなると，このような結品に凝固することなく過冷却し，液体はガ、ラス化す

る可能性がある.実際 AI-Ge合金では液体をガン法で急冷することにより非晶質相が形成される

ことが報告されている (6-8) しかしそのなかで、Ramachandraraoらは (7) 熱伝導度の高いダイヤ

モンドを基板に使用しないとガラス化できないと報告し，そのカヲス化の困難さの故コ，非晶質

相形成の事実に疑問さえ出されていた(13)したがって非晶質相の特性の研究は下村ら (2，8) の

結品化の組織変化の観察が唯一のものであり，その結品化温度すら不明で・あった.

このようにAl基の非晶質相は形成しがたいとされており，非晶質相の作製が試みられたの

は二成分系であった.Al基の三元系あるいは四元系において非品質相の形成を試みた例は知られ

ていない.一般にFe.Ni. Coなと‘の遷移金属を主成分とした非晶質合金 (32，33) あるいはAu.

Pt. Pdなどの貴金属基の非品質合金【35)では，二元系よりも三元系，四元系と合金元素の種類が

多いほど非晶質形成能が向上し，熱安定性も改善されることが経験的に知られている (36，37) 

たとえば Fe84CI6合金ではガ、ン法により試料のごく薄い部分にようやく非晶質相の形成が見い

だされるにすぎないが (3ト 40) 三元系の(Fe. M) 8 2C 18 ( M = Cr. Mo. W )合金では，非晶質相

の形成が容易となる. 【41-4 3) なぜ多成分系になると形成能が向上するのかについては，電気陰

性度 (36)共晶温度の低下 (37)過冷却による液体の粘性の低下割合の増大 (45)原子間力の変

化 (46)原子半径の差 (47)などにより説明が試みられているが，実際の合金開発の見地からは，

「試行錯誤の繰り返しJ(州という錬金術師的研究が続けられてきた.

本研究ではAl基合金について二元系で得られた知見をもとに，三元系での非品質形成を予

測することにより，試行錯誤の部分を軽減して非品質相の形成を試みた.本章では①アルミニウ

ムを主成分とした非晶質合金の形成をはかり，②その結晶化過程を熱力学的，速度論的に解析し，

③非品質相の形成条件を検討した結果を述べる.

まず前述のように，非晶質相の形成が知られている AI-Ge合金について，その準安定相の

形成と，その際の冷却条件を系統的に整理した.このためにガン法による急冷凝聞の操作条件を

変えることにより，非品質相および非平衡結品相を形成させた.その結果. AI-Ge合金では非平

衡結晶相が形成しやすい組成で，その形成に要するよりも大きな冷却速度で急冷するとガラス化

しやすいことが判明した.その非晶質相，非平衡結晶相の熱分解過程の速度論を熱分析・組織観

察を行なうことにより検討する.さらに過冷却液体からの凝固と，非品質国相からの結品化は同

ーであると仮定することにより，速度論的に非品質相形成を論じる.

次にAl合金では金属間化合物組成でカヲス化しやすいという事実. Fe合金等で、三元系にす

るとカヲス形成能が向上するという経験則にしたがって，アルミニウムと多くの金属間化合物を

形成するFeを添加し，アルミニウムを主成分とする非晶質金属のテープ状試料の作製を試みた.

その結果.AI-Fe-Ge合金で従来得られなかったアルミニウム基の非晶質合金テーフ。の作製に成功
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したので，さらにアルミニウム含有量の多い合金をめざすため， AI-Fe-Si合金について研究した.

本章では以上のようにアルミニウム合金のガラス化について検討を行ない実用上有効な寸

法のアルミニウム合金ガラスの形成を試みた結果について述べる.

3. 2 A }-Ge合金の非平衡相

(a) 非平衡結品相r1 • r zの形成

本研究では AI-Ge合金の急冷凝固に際し，主としてガ、ン法を用いて急冷凝固試料を作成し，

平衡のAl，Ge以外に非平衡結品相が存在することを認めた. x線回折測定の結果を解析したとこ

ろ，本研究で得られた非平衡相は，前章 3.1で述べた多くの報告例のうち， Koster (23， 24) の報

告しているrhombohedra1 T 1 相とmonoclinic T 2 相と考えると，ほとんどすべての回折線を最も

よく説明できることがわかった.電子線回折像の解析結果も Al，Ge， T 1> T 2 でよく説明でき

たが，ごくわずかの視野においてKoster(24)の報告しているhexagona1 T 3 相と類似の組織が見

られ，その回折像は T3 の回折像，あるいは Kaufmanら(31)の報告した hexagonal相の回折像に

類似したが，徴量のため結品構造の同定はで、きなかった.そこで以下では主として出現する非平

衡相は T1> T 2 相であると考え，これらについて議論する.

AI-Ge合金においては，非平衡相の形成は冷却速度により相異すると考えられており， μ6，21) 

研究者によって報告された相が異なるのは，冷却速度および冷却装置が異なるためと考えられた.

(13， 26) 一方，本研究でその形成を確認した T1， T 2 相についてKoster(23)は，組成により形成

される相が異なるとし TI相は AI-30at%Ge付近の組成で容易に形成されると報告しているが，

冷却速度との関係は明確ではなかった.本節では，ガン法における冷却条件を変化させることに

より，形成される相と組成，冷却条件との関係について調べた結果について述べる.

ガン法による急冷凝固においては，溶湯の温度や冷却基板の表面状況が組織形成を左右す

ることが指摘されている (21，26) まずこれらの提作条件の効果について述べる.①ガン法によ

る溶湯が付着する冷却基板としては，第2.1 (b)節で述べたように，純銅，純銀，石英ガラスを用

いたが，鋼板と銀板では形成される相には大差がなかった.②溶湯温度を液相線温度直上，およ

びそれより 200K加熱した温度とし，急冷凝固させたところ，得られた試料の組織形成にはあま

り相異がみられなかった.これは AI-Cu合金に関する同様の研究“"に一致する.以上(00)によ

り Table3-11こは，組織の形成に差異が認められた冷却条件をまとめ，その急冷凝固試料の組織

(得られた相)を示す.すなわち，冷却板を純銅と石英ガラスにした場合について，種々の合金

組成において，その液相線温度直上の溶湯を急冷凝固した場合の効果をまとめた.なお母合金
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作成には，第2.1 (a)節に述べたように合金溶湯を純銅製金型に鋳込み，その後水MLそその

際，いくつかの合金組成で非平衡相 T2 相の存在が認められたので Tabl巴 3-1に記した

Table 3-1には冷却速度が小さいと考えられる条件から大きい方へ順に上から下へと並べ

た.急冷凝固時の冷却速度の推定については，カ、、ン法によって作成された薄膜は①膜亨に不均ー

があり，②急冷試料と冷却板の間の熱伝導が不均質となること，③霧状に冷却板に吹き付けられ

るため，一度凝固した部分が再加熱される，等の問題により，試料の各部分で冷却速度が異なる

ことが，古くより指摘されている (50)ここでは冷却速度を以下のように定性的に見積もること

とした.①石英ガラスの熱伝導度が純銅，純銀に比べ，約 11100であること (5I)②ガラス板

を冷却板とする際，溶湯の量をとくに多くすることにより膜厚を厚くしたこと，の二つによって

本研究では冷却速度は Table3-11こ示したように，純銅を冷却板としたときに比べ，遅れと考え

た.また基板温度が室温の場合と液体窒素で 100K以下に冷却した場合を比較すると，室温に近

い温度での冷却速度は後者の方が大きいとした.

Tabl巴 3-1に示した相の同定にはX線回折の結果を主として用いたが，試料が非晶質相と

結品質相の共存組織の場合，非品質相の存在の確認はX線回折強度が弱く，困難であった.そこ

で後述のTEM観察およびDSC熱分析の結果を考慮した. Table 3-1で大文字で示した相は試

料内で大きな体積分率を有する相であり，小文字で示した相は比較的体積分率が小さいことを示

す.

Table 3-1に示した結果は，非平衡相の形成には冷却速度の大きいことが必要である点で，

Al-Ge合金の非平衡相形成に関する他の研究者の結果と一致している (13.16. 2 I)しかし，本研

究では非平衡相 TI・T2 が，ともに組成 Al-20at%から60at%Geで形成されやすく，形成容易組

成がT" T 2 で異なる (23)ことはなかった TI相は比較的冷却速度が大きいとき T2相は比

較的冷却速度が小さいときに形成された.さらに Table3-1に示したように，本研究組成では準

安定相T" T 2 はともに単相では存在し難く，平衡相のAlあるいはGeと共存していた.

Table 3-1 Identification of the specimens quenched by various cooling conditions. 
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なお Scott(52)によれば. Al…Cu台金の急冷凝固の場合， ソー夕、、カA ラスを冷却板にする

と純銅の冷却板よりも. 1-容湯と冷却板の間のぬれ性がよく熱伝達係数が大きくなって，冷却速

度が大きくなったと報告している.本研究では，冷却速度の遅い金型鋳込の場合に形成される T2 

相が純銅の冷却板よりもカ、、ラスの冷却板を使用した際に多く形成されることから，ヵーラス板を使

った場合の冷却速度は純銅のそれよりも遅かったものと判断した.

(b) 非品質相の形成

カン法によって作成された薄膜は，自ijiliのように各部分で冷却速度が異なるため，電子線

透過可能な薄膜部分を透過型電子顕微鏡 (TE M)により観察すると，同一試料でありながら，

様々な組織が形成されてし、ることがわかった.たとえば微細な乱れた共晶ラメラー組織 TI相

とA1相の共存組織や初晶Alのデンドライト組織などが観察され，下村 (6) Suryanarayanaら (16)

Ramachandraraoら (21)Koster (22.23) および i臼ufmanら(53)の組織観察の結果と一致した.一

例として FII¥.31に AIGe共晶組織を示す.

大きな冷却速度で冷却した試料には非品質相の形成が認められた (Table3-1参照).第

3. 1~で述べたように， Ramachandraraoら(7)が冷却板として熱伝導が純銅の約20倍であるダイ

ヤモンドを!日し、ることによって， AI-30at %G巴合金(共晶組成)を液体急冷法により非晶質化す

FII¥. :1-1 TransmisSlon el巴ctronmlcrograph of rapidly quenched AI-40at%G巴

a Iloy. 
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ることができると最初に報告した. しかし下村 (6) Shinguら(8，54)は試料と冷却板との聞の

熱伝達が重要であると指摘し，純鋼板であっても A1 ~30-80a t % Ge合金において非晶質相の形成

が可能であることを示した.本研究では，下村， Shinguらの手法により，冷却速度の大きい条件

(冷却板を液体窒素で冷却)によって詳細に調べたところ， Table 3~1 に示したように AI~10at

%-90at %Ge合金において非晶質相の存在をTEM観察で確認した.

とくに40-50at%Ge合金で、はカ、、ン法で得た試料の全体にX線を照射する条件であっても，

その回折像には結品の存在を示す Bragg反射は見られなかった.さらに Fig. 3~2(a)に示すように

TEM観察によれば，その組織は冷却板表面の凹凸に対応する膜厚の不均ーさに起因するコント

ラスト以外，結品の存在を示すコントラストは見られず，その制限視野回折像(F ig. 3~2(b)) は

ブロードに広がったへイロー (ha10)を示した. このように40-50at%Ge合金では大きな冷却速

度によって試料の全域を非晶質化することが可能であった.

Fig. 3~2 (ωの回折像よりマイクロ・フォト・デンシトメトリー (micro~photo~densitometry)

によって求めたへイローのピーク位置は s(波長ベクトル. s == 4πSlnθ/ A)で表すと，

19. 6:t 0.2， 32. 7:t 0.2. 52.0:t O. 8nm-1であった.これは非晶質ゲ、ルマニウム蒸着膜の構造に

近いことから， AI~Ge合金の非品質相は純白の非晶質相の構造に近いと報告された (6-8 ， 13 ， 24)

Geは強固なダイヤモンド型の原子配置傾向をもち， AI~Ge合金の非品質相内でのAI はGeによって

ダイヤモンド型の原子位置に配置される可能性がある.AlとGeの電子線に対する原子散乱因

子 fA l， f G e，および、組成CGeを考慮すると， AI~Ge二元合金の干渉関数é;l(S)は (55，56) 

a(s) = {CAlfAla(s) AI申 AI十CAlCGefAlCGea(s)AI-Ge + CGe2fG/a(s)Ge_Ge} / ( f )2 

(3・1)

( f ) CAlfAl+ CGefGe (3・2)

CAI + CGe 1 (3-3) 

として AI~AI ， Al~Ge， Ge~Geの各原子対を表す部分干渉関数 a(S)Al-Al ， a(s)Aト Ge，a (s)Ge-Geの

重みつき和として表せる.例えば AI~43at % Ge合金で、 s== 25. lnm-1の位置では，これらの重

みCiCjf;C(i， j==AI， Ge)は，それぞれ25.8， 32. 7， 41. 5 %となる.したがってこの合金の

回折像は Ge-Ge部分干渉関数の寄与が大きいものの， AI-AI， AI-Geの各部分干渉関数の寄与も無

視できない.つまり，単にヘイローの位置のみから本合金に形成される非晶質相が純白の非晶質

構造と同一視することはできない.上述のように三種類の原子対による部分干渉開教に分離し定

量的に解析する試みは，従来いくつかの非品質合金について試みられてきた.その際の回折実験

には形状の均一で良好な試料が必要であるが，後述のように，室温で熱分解する AI~Ge合金の非

晶質相に適用は困難である.したがって上述の問題点は，非品質相の形成容易組成や，その分解

過程を合わせて判断することが有効であると思われる.
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非晶質相の形成組成範囲について検討する.高濃度Al合金である Al-10-35at%Ge合金で

は最も大きい冷却速度で冷却すると. Fig.3-31こ示すようなAlのデンドライト枝の聞や，徴細な

Al結晶の粒界に非品質相が生成した.これは下村ら (6，8) のTEM観察結果と合致した.Table 

3-1に示したように.10-35at%Ge合金では，電子線透過可能な試料のごく薄い部分でも，非晶

質単相を得ることはできなかった.

Geに富む A1-60-90a t % Ge組成の合金ではダイヤモンド構造の平衡相Geが非品質母相中に

点在し，やはり非晶質単相を得ることはできなかった.一例として80at%Ge合金のTEM観察結

果を Fig.3-41こ示す.その制限視野回折像 Fig. 3-4(b)では，非晶質相の存在を示すヘイローに重

なって，ダイヤモンド構造の結晶Geによる回折リングが認められる.

AI結晶へのGeの固溶度は急冷凝固により拡大するが，後述のように固溶の限界は約7at% 

G巴の程度であり (27，28) AIと共存する非晶質相の組成は.Al結晶から排出されたGeが濃化し，

溶湯時の合金組成よりGeに富んだ組成となっているものと考えられる.同嫌にGelこ対するAlの平

衡固溶度は1.544at %Al以下(14)と小さく，急冷凝固によりAlが過飽和に固溶したとしても，そ

の量は多くないと考えられるので， Ge結晶と共存する非品質相はAlに富む組成であると考えられ

る.したがって急冷凝固により. Al-10-90at%Ge合金で非品質相の存在が確認されたものの，

その非晶質相の組成は A1-40-50a t % Geであると判断される.

なお，最近 Kaufmanら(53)は，電子線加熱により溶解させ，電子顕微鏡内で ln-sltuに凝

固させることにより. Al-30. 3at %Ge合金粉末を非品質化させている.彼らは非晶質相がAl結品

と共存することを認め，その組成をエネルギー分散X線分光法により分析したところ. Al-42.6 

at %Geであったと報告した.これは上述の本研究結果とよく対応している.

冷却基板である鋼板の温度が室温のとき， Table 3-1に示したように非晶質相の形成は認

められなかった.液体窒素により冷却板温度を 100K以下とした場合であっても，溶湯の量を3

倍とすることで急冷凝固試料の厚さを増すと，非晶質相の形成容易範囲は著しく狭くなり. Aト

40-50at %Ge合金でも試料全体が非晶質相となることはなかった.この場合.Fig.3-5に示すよ

うに，非晶質母相内に数lOnm程度の微細なアルミニウムが多く分散していた.このように溶解量

の多い場合，アルゴンカeスの衝撃によって小滴にアトマイズされた AI-Ge合金液体が，冷却板に

比較的長時間吹き付けられていることから，その組織形成には次のq児島の機構が考えられる.①

時間的に早く凝固した部分が非晶質化しており，さらに小滴が付着するために再加熱され，アル

ミニウムが非品質相より晶出し.Fig.3-5に示したような組織を形成する.これは後述の結品化

過程の組織変化から推測される.②時間的に早く凝固を始めた部分が，周囲に小滴が付着するこ

とにより冷却速度が小さくなるので凝固途中よりAlを晶出する.しかし，完全に結品相に変態は

せず，一部分は非品質相として液体が凍結される.このため Fig.3-5の組織が形成する.①ある

いは②の機構により AI-Ge合金を液体より急冷し非品質単相を得ることは容易ではなかったと思
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Fig. 3-2 (a): TransmlSSlon巴lectronml仁rograph of l̂ 4:lat%Ge alloy 
quenched by gun method 

(b): Electron diffractJon pattcrn of the sclcctr:d ar巴aof (a). 

Fig. 3-3 Transmlsslon electron mlcrograph ()f l̂ :l()al %山、川 loy.

(b) is the selected area dlffractlon pattern of (a). 

Fig. 3-4 TransmlSSlOn electron mlcrograph of l̂ 80at %Ge alloy. 

(ωis the selccted area dlffract lon pattern ()f (a). 
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われる.

なお.Koster (24)は，蒸着法によって得た AI-Ge合金の組織を詳細に調べたが，非品質相

の形成に成功している.とくに. Al-30-50at%Ge合金では，非品質母相内にAlの微細結晶を含

んだ組織が得られることを報告しており (24.57) 本研究で液体より得た組織(例えば Fig.3-5) 

とよく一致しt.こ. しかしながら，蒸着膜では Al-60at%Ge-純白の組成で非品質単相となる点，

Al高濃度側で微細Al結晶体となる点など (24)一致しない点も多い.蒸着膜は気相より凍結された

組織を示すのに対し急冷凝固法により得られた組織は過冷却液体より形成されたものであるこ

とから，両者が相違しているのは当然かもしれない.

(c) 非晶質相の結品化による組織変化

前述のように AI-Ge合金では急冷凝固法により，非晶質相を形成させることは困難である.

また生成した非晶質相は比較的容易に結晶化する.例えば. x線回折により，作成後3時間の時

点では，試料全体が非晶質相であることが確かめられた Al-50at%Ge合金を室温に数日開放置す

ると r，相とAl相の回折ピークが顕著となり，約 1ヶ月後にはほぼ完全に結晶相のみとなった.

そこでこのような非晶質相の結晶化過程を詳細に調べた.その結果. AI-Ge合金の非品質相の結

晶化過程には以下に示す二つの異なる過程があることが判明した.

① 非品質相 → 非晶質相+Al → r，十Al

② 非晶質相 → 非晶質相+Al → Al + Ge 

まず第一の過程について述べる.室温に保持した際の結晶化過程は電子顕徴鏡 (TE M) 

観察の結果次のとおりであった.Fig.3-2に示される非晶質単相を室温に放置すると，数時間の

うちに非品質母相より微細なAl結晶(約数十nm)が晶出し.Fig.3-5と類似の組織に変化する.

この過程は電子線照射により促進しやすいため，その詳細な機構は明らかではない.

次に試料の膜厚の厚い部分より非平衡結晶相r，相が大きく成長を開始する.Fig.3-6に

は. Al-40at %Ge合金をガ、ン法により急冷凝固した後約4時間経過した試料に観察されたれ相

の成長形態を示す.非品質相からすでに徹細なAl結晶が晶出しているが，その母相を，試料のい

くぶん厚い部分に形成した円板状のr，相が同心円状に侵食している様子を電子顕微鏡内で ln-

sltulこ連続観察した. F i g. 3-6(b)は Fig.3-6(a)の黒枠部分の拡大図である. F i g. 3-6(b)で左下方

に見られる黒い部分は，先に凝固した膜上に，さらに小滴が落下，付着して形成された二重膜の

部分である.非品質母相中に晶出したAl結品は時間とともに成長するが，非品質相がr，相に変

態する界面では，このAl結晶粒は数百nmの粒まで粗大化することが観察された.
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第二の結晶化過程は平衡相であるAlとGeの微細結晶の混合体への変態である.F ig. 3-7は，

Al-30at % Ge合金の急冷組織(非晶質母相と微細なAl結晶 Fig.3-5に類似する組織)が. TE 

M観察中に 200kVの電子線照射により，ほぽ瞬時に結晶化した場合の組織を示す。 Fig.3-7(a)に

示されるように，ほほ円形の結晶粒は微細な組織からなっている.この部分の制占視野回折

像 (Fig.3-7(d))にはへイロー・リングに重なってGeのリングとAlの回折班点が見られる.さらに

Alの(111)反射により結像した暗視野像(F i g. 3-7 (b))は.Alの徴細な結晶が非晶質母相内に均

一に分散していること，また円形の結晶粒内では結晶が中心より放射状に伸びていることも示し

ている.同様にGeの(111)反射により結像した暗視野像(F i g. 3-7 (c))によれば. Geの結晶は非

晶質母相内にはほとんど存在せず，円形の結品粒内にのみ微細に存在していることがわかる. こ

のように円形の結品粒はAlとGeの結晶からなる多結晶体であり，最終的には Fig. 3-7(a)の左側部

分のように合体し.AlとGeの乱れた共晶ラメラーの組織となり，非品質相は完全に分解してしま

うことがわかった.なお，加速電圧2MeVの超高圧電子顕微鏡内で、非晶質相を観察しようとしたと

ころ，試料を約 173Kに冷却しでも，瞬時にAl+Ge相に結晶化し，非晶質相を観察できなかった

またそのような条件下でも TI相+Al相に結晶化することはなかった.しかしながら，電子線照

射によるAl+Ge相への結晶化は後述のように加熱時にも観察された.このことは上記の結晶化は

電子線による励起を本質的に必要とするのではなく，照射に伴う加熱によっておこされることを

示している.

このように AI-Ge合金の非晶質相の結晶化過程は二つに大別される.第ーは，非晶質相よ

り均一にAlの微細粒が品出した後，準安定相 TI が成長し，非品質相が分解する過程であり，第

二は，非品質相より均一にAlの微細粒が晶出した後，平衡相のAlとGeが共品反応的に成長する過

程である.なお，後者の過程は蒸着法による Al-40-70at%Ge非品質合金の結晶化にも報告され

た (24】しかし. Al-50at %Ge合金で、は準安定相 T)， T 2. T 3. T 4 のいずれにも結晶化すること

を報告しており，本研究結果と相違した.

(d) 非平衡相の分解過程

急冷凝固によって得られた準安定相は焼鈍により熱分解し平衡相になる Scott(26) 

は AI-Ge合金lこ報告された多くの準安定相の同定に熱分析法を併用することを提案した.熱分解

に伴う発熱反応を検出することで. Ramachandr ar aoら (21) Laridjaniら(28)は. AI-Ge合金の

非平衡相の回折ピークを分離し，その同定を試みた. しかし前者は 3段階，後者は 2段階の反応

を検出し，両者に不一致が見られた.また非晶質相についてはその結品化温度すら明らかにされ

ていない.本節には，準安定の非平衡である TI相と T2 相.:t0、よび非品質相の熱分解過程につ
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いて，示差走査型熱分析計 (DS C)を用い詳細に調べた結果を記す.とくに，非晶質相の結晶

化過程と，作成時の冷却条件，組成との関係に注目した.

(d. i)熱分析曲線と組織変化

代表的な実験結果として. AI-50at %Ge合金をカeン法(液体窒素で冷却した純銅の冷却板

使用)により急冷凝固した試料の熱分析(D S C )曲線を Fig. 3-8に示す.加熱速度はO.33 

K /secである. F i g. 3-8(a)は，急冷凝固後試料に水蒸気が氷結しないよう冷却基板が室温まで

暖まるのを待った後(約3時間).真空中より取り出し，直ちにDSC測定を行った結果である.

この試料と同ーの冷却条件で作成した試料をX線回折測定したところ.Table 3-1に示したよう

に大部分は非品質相であったが，わずかに 71相の回折ピークと痕跡程度のAlの回折ピークが検

出された. F i g. 3-8(a)に示したDSC曲線には 391Kにピークをもっ発熱反応と. 541Kにピー

クをもっ比較的フーロードな発熱反応の二つが見られる.これは従来の報告 (21，28) と異なった.

この発熱反応と相変態との関係を調べるため，以下に示すX線回折とTEM観察を行った.

まず，急冷凝固した試料を基板より剥離させることなく，冷却板とともにAr雰囲気中で，

DSC測定と同じ加熱速度.O. 33K /secで加熱した. F i g. 3-8(a)の二つの発熱反応の終了温度，

すなわち 473Kおよび 623Kまで加熱し，冷却した.この熱処理材についてX線回折測定を行っ

たところ. 473Kまで加熱した試料は 71相とAlの結品の回折強度が，熱処理前に比べ著しく

Aト50at%Ge
Ouenched on Cu substrate 
c∞led by Liq. N2 
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Fig. 3-8 DSC thermograms of AI-50at %Ge alloy rapidly quenched on Cu 
substrate which was cooled by liquid nitrogen. (A) DSC 
curve for as-quenched specimen. (B) DSC curve for the specimen 
annealed at room temperature for 22ksec. 

40 



強くなっていた.また 623Kまで加熱した試料はAlとGeの強い回折のみが観測され，この試料を

再びDSC測定を行うと， AI-Ge共品温度(697 K )での大きな吸熱反応しか検出されなかった.

故に Fig. 3-8(a)で低温側の発熱ピークは非品質がTI相とAl相へ結晶化する反応，第二の発熱ピ

ークはTI相が平衡中目Al+ Gelこ分解する反応に相当すると判断される.

次に上述の一連の反応の組織観察結果について述べる. AI-50at%Ge合金の急冷凝固後の

TEM観察結果を Fig. 3-9(司に示す.中央右よりの黒い部分は， F i g. 3-6(b)と同様二重膜の部分

である.全体の組織としては，電子線回折像により， Fig.3-5に示したと同様非晶質母相に徴細

なAlの結晶粒を含有した組織であった.このような試料をTEM内で ln-sltuに加熱し観察した.

加熱による試料のドリフトを避けるため，各温度に昇温後約1.5ksec程度保持した後，観察した

ものである.室温より加熱を始めると，試料の厚い部分にあらかじめ存在していたと思われる TI

相が成長を始め，視野の全体を覆う. F i g. 3-9(b)および Fig. 3-9(c)はその状況を示す. Fig.3-9 

(防では上方よりAl結品粒を含むTI本目が成長しているが，同時に二重膜の部分よりAlとGeのラメ

ラ一組織が核生成し，成長を始めた.この組織は Fig.3-7に示したと同様の組織であるが，観察

時以外は電子線を照射していなかったので，電子線照射による影響ではない.この共晶組臓の成

長速度はTI相のそれに比べ，きわめて遅い. Fig.3-9に示した視野では 383K 7. 8ksecで非品

質相は完全に消失し，結晶相となった.さらに昇温し， 473Kに保持すると， Pig.3-9ωに示し

たように TI相内のAlが球状にわずかに粗大化した. 473Kで 7.8ksec加熱した後，再び昇温し

543Kに保持すると，二重膜になった部分の近傍に形成していたラメラー状のAl+Ge共晶組織の

うち，白く観察されるAl相が，T 1 + Al組織に向かって成長を始めた.このTI相の分解過程は，

Koster (21， 22， 24)によってすでに観察されているが， AJ相がTI相を侵食し，そのAJ相内にGeが

拡散し， AJ相内に析出する「包析反応」であった. F i g. 3-9(g)， Cωに顕著に見られるように， Ge 

は成長方向と平行に双晶を多く含み，約 0.5μm程度に成長した.したがってTI相の分解速度

は 543Kで約 O.5nm/ secであった.以上のTEM内 ln-sltu加熱の結果によれば， F i g. 3-8(a) 

の二つの発熱反応のうち，低温側の発熱反応は非品質+Al結品がTI相+AJ相に結品化する反応

であり，同時にわずかにAJ+ Geの共晶組織へ結晶化する部分も存在することがわかった.

Fig. 3-8(a)にDSC曲線そ示した試料を室温に約6時間放置すると， 前述のように，

非品質相の一部が TI相+Al相へと結晶化することがX線回折の結果明らかとなった.この

試料のDSC熱分析結果を Fig. 3-8(b)に示す.低温側の結品化による発熱反応の温度は変わらな

いが，発熱量は小さくなった.また発熱ピークの高温側に約 423Kにサブ・ピークが見出だされ

た. F i g. 3-8(a)に示した試料と同様に 473Kまで加熱後冷却してX線回折測定を行ったところ，

TI相とAJ相の回折ピークは加熱前に比べ強大となった.さらに徴弱ながらGeの回折ピークが現

れた.前述のように TI相+Al相への結品化は室温でも容易であるのに比べ， Al + Ge共晶組織へ

の結品化は加熱時にも遅い.故にこのサブ・ピークは非品質相のAl+ Geへの結晶化過程を表すも
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のと考えられる.なお TI 相のX線回折線のうち，数本は，その反射強度が減少したこと，電

子線回折像で T1， T 2 相では説明のつかない回折線が微弱ながら存在することから，このサブ・

ピークは T1， T 2 以外の非平衡相の形成と分解による寄与も考えられ，さらに詳しい研究が必要

である.

Fig. 3-9 Transmission electron micrographs during in-sltu h巴atingof 
A ]-50a t % Ge a]] oy. (a): as-quenched， (b): 383 K 3. 6ksec， 

(c): 383 K 7.7ksec， (d): 473 K 1. 8ksec， (e): 543 K 1. 4ksec， 

([): 543 K 1. 9ksec， (g): 543 K 2. 5ksec， (h): 543 K 5. 4ksec. 
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(d. ii)結晶化温度と発熱量

Table 3-2に AI-Ge合金で、形成された非晶質相の結品化温度Txをまとめた.ここではTx

は，Table 3-1に示した最も大きな冷却条件によりヵーン法で急冷凝固した試料を，援国後，液体

窒素温度より室温になるまで約3時間放置し，加熱速度O.33K /secで測定したDSC熱分析曲

線において，最も低温に見られた発熱ピークの温度を採用した.Txは組成にほとんど依存せず，

蒸着法によって形成された非晶質膜のTx (純白でTx 818K， AI-60-85at%Geで、Tx

573 K) (58)に比べ，はるかに低い値であった.

Fig.3-10に結晶化による発熱量を示す.ここで発熱量はDSC発熱ピークの面積を熱量に

換算することによって求めた.その誤差は最大10%程度であり， Fig.3-10にみられる熱量のばら

つきは，同一組成，同一条件であっても形成される非晶質相の体積分率が，冷却速度のわずかな

差異により，異なることを示すものと考えられる. F ig. 3-10から発熱量は30-50at%Ge組成で最

大値をもつことがわかる. これは，結品化温度Txが組成によらずほぽ一定であることとあわせて

考えると，① AI-Ge二元系において形成される非晶質相の組成が約40at%Geで一定で‘あり，②こ

の組成よりAlが多い組成では結晶Alが試料中でかなりの体積分率を有し， Geが多い組成では結品

Geが混在する，と考えるとよく説明できる.これは前節に示した非品質形成組成範囲とよく対応

している.なお蒸着法による純Ge非品質相の結晶化による発熱量は約llkJ/molと報告されてあ、

り (58)本研究で得た熱量はその約3分の lの値であった.

Table 3-2 Crystallization temperature. Tx. decomposition temperature， Tp. and activation 
energies. E. for the respective processes in rapidly quenched AI-Ge alloys. 

Compos i t i on ( a t % Ge ) 

10 20 30 40 50 60 70 80 90 

Amorphous Tx 394 389 382 385 395 390 391 386 393 

r I +Al E 204 117 107 108 111 

Amorphous Tx 410 421 418 414 423 413 410 

Al + Ge E 136 94 108 

r I +Al Tp 530 531 530 560 541 523 521 519 546 

Al + Ge E 356 100 132 145 138 

r 2 + Al Tp 577 576 572 567 

Al + Ge E 115 110 115 120 

*Tempetature and activation energy are expressed in the unit of K and kJ/mol， 

respect i ve 1 y. Tx and Tp were tak巴nwith the peak temperature of DSC analysis heated 
up in the rate of 0.33 K / sec. 
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iii)急冷条件と熱分析

ガン法の急冷凝固条件を変化させると，形成される組織は Table3-1に示したように相違

する.種々の冷却速度で形成したこれらの組織の熱分解過程につき検討する.Fig.3-11に AI-40

(d. 

at %Ge合金を加熱速度O.33K /secで熱分析を行った結果を示す.純銅製の冷却板を液体窒素で

AI-50at %Ge合金の同一凝固条冷却し，その上に凝固させた試料の熱分析曲線. F ig. 3-11(a)は，

件で得られたä~桝の熱分析曲線 Fig.3-8(a)と類似の曲線となった.しかしながら，冷却板温度を

ガラス板とすることにより冷却条件を緩くすると.Fig.3-11(b). (c)に室温とし，冷却板を純鋼，

示したように，非品質相の TI相+AI相への結品化による発熱反応は小さくなり，この反応の温

F ig. 3-8(b)のサブ.これは，度より高温側に非品質相のAl+ Ge結品相への分解過程が見られた.

500K程度から室温までの温度範ピークに対応する発熱ピークである.基板温度が室温の場合，

あるいは非品質相の一部に結晶化が起こった囲で冷却速度が遅くなり，冷却途中に過冷却液体，

ためである.Fig.3-11の熱分析結果より，非晶質相を得るためには，液体窒素冷却を用いて，室

温付近の冷却速度の鈍化を防ぐことが有効であると確認される.

F i g. 3-11(d)のDSC曲線中の 572Kの発熱ピークは，

mmの純銅製金型に鋳込んだ際に形成された非平衡相T2の分解を示す. F i g. 3-11(b). (c)は非平衡

Al-40at%Ge合金の溶湯を間隙約5

本目T".T 2 を同時に含む試料のDSC曲線であるから，高温部の発熱ピークはそれらの分解反応

を示すものと考えられる. 473Kまで加熱した試料のX線回折測定によれば. T.. T 2 相が存在

623Kまで加熱した試料は平衡相AI+ Geであったことから. F i g. 3-11(b). (c)のそれぞれ 559し，

T.. T 2 相がほぼ同じ温度域で互いに関連しつつ.AIと553Kにピークを持つ発熱反応は，K. 

Geに分解する過程である.そこでT..T 2相それぞれ単相の分解温度として，この両者が共存し

ない試料のDSC曲線，たとえば.F ig. 3-11(a)とFig.3-11(d)より，そのピーク温度を採用し，
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このように，本研究では. 4つの発熱反応，すなわち，①非晶質相の TI相+Al相への結

晶化，②非晶質相のAl十Ge相への結晶化，③TI相のAl+Ge相への分解，④T2 相のAl+ Ge相へ

の分解，がみられた.Ramachandraraoら(21)は3つの発熱反応 (355.455. 575 K )を報告して

いるが，このうち 355Kの反応は本研究では全く検出されなかった. Laridjaniら(24)はDTA

熱分析と X線ギニエカメラ法を併用した実験から 455KがT.. 570KがT2 の分解温度(ピーク

温度)としている.本研究では 455Kに発熱反応はみられなかったが T2 の分解温度(約 580

K)は彼らの結果と合致した.

X 

(b) 

O
E
¥
h
O
N
 

1
E
E
S
E
E
-
-
a
E
J
 

AI-400t% Ge 

Heoting rote 0.33K/sec 
Exothermol 

n 
Endothermal 

(0) 

( c) 

(d) 

300 400 500 600 

Temperoture (K) 

Fig.3-11 DSC thermograms of Al-40at%Ge al1oys. where the condition of 
preparation and contained phases in the specimens ar巴 following
(a) Cu substrate cooled by liquid nitrogen ; amorphous. T 1. Al. 
(b) Cu substra te a t room t巴mperature T 1. T 2. A1. 
(c) glass substrate at room temperature ; T.. T 2. Al. 
(d) Cu mould casting T 2. Al， Ge. 
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(d. iv)熱分解の速度論

Table 3-2に示した各非平衡相の分解は，その温度が加熱速度依存性を持つことから熱活

性化過程と考えられる.そこで加熱速度を変化して熱分析を行い Kissingerの解析法 (59，60)を

適用して，各分解過程の活性化エネルギーを求めることを試みた.後述のように反応D加算則を

適用すると，反応開始温度，あるいは反応速度が最大となる温度. Tにおいて次式が成り立つ (61) 

nベ(工笠お!う)= R¥ +In(仇バn(よ ) α RT¥roE 
ここでαは加熱速度. R はガス定数 '0 は時定数である.すなわち 1/Tに対しln( T 2 /α) 

をフeロットする (Ki ss i ngerプロット)と，その傾きより見掛けの活性化エネルギー. E.を求

めることができる. AI-40at %Ge合金の急冷凝固試料について，加熱速度αを変化して得られた

DSC曲線より，発熱ピーク温度を読みとり，この Kissingerフ。ロットを行った結果をFig.3-12

に示す.得られた各相の分解反応の見掛けの活性化エネルギーを Table3-2に示す.ここでTJ

相と T2 相が共存する試料では，その分解過程が重複するため，発熱ピークを分離できないので，

両相が共存しない場合について活性化エネルキfーを求めた.

非晶質相から TJ相とAl相への結晶化，および、Al相とGe相への結晶化の活性化エネルギー

は，ともに約 100kJ/ mo 1程度であるが，多量のAl結晶相と共存する20at%Ge合金を除けば，前

者の方が後者に比べ，わずかに大きいようである.第 3.5章で述べる，片ロール法によっても非

品質化が可能なAIFeJ3. oSi J 7.4合金では徴細Al粒の結品化と，残存非品質相のβ-A19Fe2Si2化合

物への結品化の活性化エネルギーはそれぞれ約 210kJ/mol.310kJ/molであり (6J)同様にAl

基の非晶質合金のAl60FeJoGe30合金の場合. 310kJ/molであったことと比較すれば. AI-Ge合

金の非晶質相の結品化の活性化エネルギーの値はきわめて小さい.

なお.Koster (23)は電子顕微鏡観察により T2相の分解速度の活性化エネルギーは約 120

kJ /molと報告しており，本研究の結果とよい一致を示した.この値は過飽和 AI-Ge合金からGe

の析出の際の活性化エネルギーと一致している (23)

Temperature， T (K) 
6∞ 550 5∞ 450 4∞ 350 18 圃・1・11 II・・・・ 1・・・・ 1・・・・ ・l 

Fig.3-12 

Kissinger plots for AI-40at %Ge 
alloy~ Values of activation energy 
for each reaction are also shown in 
the f igure. 
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AI-Ge二元合金の非平衡相に関する考察3 3. 

非平衡相形成の熱力学的考察(a) 

一般に液相温度以上にある液体を有限の速さで冷却すると，液相線温度で凝固が始まらず，

液体は過冷却する.過冷却した液体が凝固する際，過冷却液体の持つ自由エネルギーが非平衡の

準安定相が持つ自由エネルギーよりも大きくなれば，その準安定相が形成される可能性があるこ

とを BakerとCahn(62， 63) は指摘している.急冷凝固は固液界面での原子移動が熱移動より遅れ

た状態であり，熱力学的平衡が崩れた非平衡の速度論的な大過冷却凝固であると考えられている.

(6ト 66) そこで平衡的な凝固温度以下の温度で，自由エネルギーの大小関係(ヒエラルキー)を

考えることによって急冷凝固により形成可能な準安定相が予測される (64-66)

制ster(23)は，過冷却液体と準安定結品相の自由エネルギーを実際の急冷凝固について，

AI-Ge合金を例にとって自由エネルギーと組成の関係を示し，過冷却液体からの準安定相考え，

の形成の説明を試みている.彼はさらに非晶質相からの準安定相の結晶化についても自由エネル

ギーのヒエラルキーを考え，蒸着法による AI-Ge非品質膜の結晶化 (24)Fe-B非品質合金の結晶

その結果，結品化の機構と合金組化 (67) Cu-Zr非品質合金の結晶化 (68)について説明を試み，

成との関係を定性的に説明できることを示している.

AI-Ge合金の結品化過程に関する本章の実験結果よりの考え方に従って，Koster (23， 24) 

自由エネルギーと組成の関係を推測して， Fig.3-13に模式的に示す.王手衡相AI，Geの自由エネル

ギー曲線の共通接線にむかつて，非晶質相の自由エネルギーは減少する.Fig.3-13の図中①の反

応は非晶質相からAIが届出する過程，②は準安定相r.が晶出する過程，③はr.がAIとGelこ分

解する過程，④は非晶質相がAIとGeに直接分解する過程であり，すべて自由エネルギーが減少す

r.相の組成は不明であるが，後述のようにFig.3-13では AI-50る自発的な変化である.なお，
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、Schematicrepresentation of free 
聞 ergy change s G as a f unct i on 
of germanium concentration，accord-
i ng to Koster. (Ref. 23， 24 ) . 
The glassy state transforms to 
the equilibrium crystalline state， 

A 1 + Ge， through var ious crysta 11 i 
zatlon processes. 
①: glass → glass + AI 
②: glass + AI→ r.十 AI
③: glass + AI→ AI + Ge 
④ r.十 AI→ AI+ Ge 

at %Geとして描いた.



液相線温度以上での液体の自由エネルギーをもとに，共品温度以下の 673K での~冷却液

体の自由エネルギーを計算することによって.Koster (23)は AI-Ge合金における準安定相 TI・T2 

両相の形成を議論しているが，急冷凝固によって得られる過冷却度の大きさは冷却速度の大きさ

に関係し (69)また合金組成によっても過冷却度は異なると考えられている (64)したがって同

ーの過冷却度で考えるよりも，過冷却度の大きさと組成の関数として自由エネルギーのヒエラル

キーを考えるのが実際的であろう.温度と組成の関数として自由エネルギーのヒエラルキーを考

える場合，状態図と対応させて考えるのが有意義であり，固相のマルテンサイト変態等において

広く用いられるTo曲線を利用することが考えられた (64-66) すなわち，液体と固相の自由エ

ネルギーが等しくなる温度と組成の関係(T 0 曲線)を図中に描くことができる To曲線によ

り上側では拡散によって液体は凝固するが.T。曲線により下側の温度では固相の自由エネルギ

ーの方が小さいので無拡散で固相に凝固する可能性が生じる.このように凝固現象と To曲線の

関連を最初に指摘したのはKrishtal(70)である.しかし，最近To曲線により金属ガラスの形成

領域が議論できることが.Boettingerら. (71.72) Massalski . (73) Ishiharaら(66)によって指

摘されてきた.ここでは. AI-Ge合金について. T。曲線により実験結果を考察する.

AlのGe国溶体の自由エネルギー，および AI-Ge合金液体の自由エネルギーはAnsaraら(74)

による平衡状態のデータを用い，過冷却液体については平衡液体を外挿して求めた.上述の二つ

の自由エネルギーが等しくなる組成を各温度について数値的に求め. Fig.3-14に示す To曲線

より高温側では液相の持つ自由エネルギーが.Al国相の持つ自由エネルギーより小さく，液相が

その温度で凝固するためには拡散によってAlとGeとの平衡相になる.しかし.T。曲線より低温

側まで過冷却された場合，自由エネルギーの大小関係は逆転し，液相はその濃度のまま無拡散で，

“masSIVe に fcc構造のAl固溶体に凝固する可能性を有する.

実際. AI-Ge合金の急冷凝固によるAlの閏溶度については多くの研究者の報告があり，そ

の結果を Table3-3にまとめた.平衡状態では共品温度で最大固溶度 2.8:t O. 2a t % Geである (14)

しかし Table3-31こ示すように，最大国溶度は 3.1at %Ge (28)から33at%Ge(21)まで拡大する

と報告されている.冷却速度が大きいほど，大きな過冷却が可能であるとすれば.F ig. 3-l4!こ示

したTo曲線によって，液体の過冷却度を見積もることができる.例えば.33at%GeのAl強制固

溶体の形成には，少なくとも共品温度より約 250Kの過冷却が必要であると理解される.

本研究では Table3-1に示したように.Geの濃度が最も小さい10at%Ge合金を最大限の冷

却条件で凝固した場合においても，完全なAl固溶体単相を得ることはできず，準安定相 TI相あ

るいはGe相の形成が見られた. したがって本研究で得た試料では，その過冷度が大きくなく.To 

曲線より上側の温度で凝固したものと思われる. しかし .T 0 曲線より下側の温度まで過冷却し

ていたとしても，核生成の頻度や核成長速度などの速度論的な要因によってAl固溶体に masslve

に凝固せず，準安定平衡であるAl+ T 1相への凝固が生じる可能性も考えられる.さらにFig.3-
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Reported solid solubility of rapid solidified AI-Ge system. Table 3-3 

Maximum 
Author Ref. No Year Solubility Apparatus 

Kushnereva et al 19 1970 7 at %Ge X-ray 
Suryanarayana et al. 16. 18. 32 1970.71.73 7. 2 X-ray 
Predel et al 25 1972 13 X-ray 
Ramachandrarao et al 7 1972 30 TEM 
Ramachandrarao et al 21 1972 33 TEM 
Laridjani et al 27 1976 8-10 X-ray 
Lar idjani et al. 28 1976 3. 1 X-ray 
Shimomura 6 1980 10 X-ray 

49 



14に示したT。曲線は，液体とAl結品相の自由エネルギーが等しくなる温度・組成を正すのみで

あり，液体と T1， T 1， Geの各相とのTo曲線を別に考える必要がある.

まず，準安定相T1> T 2 相について考える.これらの非平衡相については，その存在と結

品構造の情報しか知られておらず，また本来準安定な非平衡であるため，熱力学的なデータはな

く，自由エネルギーを定量的に求めることはできない.本研究より T1相 T2相ともに50at% 

Ge組成までのAlr ich側ではAl相と共存し， 60at %Ge以上のGerich側ではGe相と共存すること

が明らかとなった.そこでT1> T 2 両相には大きな組成の相異はなく，とくに T2 相については

提案されているように (23) AIGeからなる l対 1の金属間化合物に相当する可能性がある.

Kaster (23)は， AlとT2 相は準安定の共晶反応を示すと考えており，原因 (75)は，その共晶温度

は AI-Ge平衡相の共品温度より，わずかに20Kだけ低いとしている.それ故， Table 3-1に示し

たように弱い冷却条件でも T2相を過冷却液体より形成することができたと思われる.また下村

ら(6，8) によれば T1相はA14Ge3の化合物組成に相当するとしているが T1> T 2 両相とも単

相として試料内に存在しないことから，そのTo曲線は金属間化合物組成より大きな組成範囲へ

伸張してはいないと思われる.

Geについては， Alの固溶量が小さく(14，15) 熱力学的データは報告されていない.状態

図 (76)は， GeへのAlの固溶は逆行溶解度曲線を示している.逆行溶解度曲線をとる合金の場合，

最大溶解度温度の液相線組成までT。曲線が伸張する可能性があるとされる (77)この説が正し

いとすると， AI-Ge二元合金ではTo曲線は純白の融点より伸び出し，室温では，約70at%Ge組

成に至ることになる.したがって室温まで過冷却液体を冷却することができるとき，純Geより70

at %Ge合金までは，過飽和にAlを含有したGeの固溶体を形成する可能性が存在する.

本研究では， Ge高濃度領域でGeの固溶体が形成されることはなく，非品質相を形成したこ

とから，熱力学的にT。曲線を考えるのみでは実験事実を説明できず，速度論的な要因を考慮す

る必要があることがわかる.しかし，以上のTo曲線に関する検討より，平衡相Al，Geがその固

溶限を拡大したとしても，全組成にわたって固溶体をつくるわけではないことが明らかとなった.

すなわち室温まで過冷却液体を冷却できた場合， Al側のT。曲線， Ge側のTo曲線の上側である

Al-40at%Geより Al-70at%Geの組成範囲で、は平衡相Al，およびGeの固溶体は形成されないこと

がわかった.また準安定相T1> T 2 と液相とのTo曲線もAl倶，IJ，Ge側へ，ともに広がっているの

ではないと思われる.

(制非品質相の形成と結晶化の速度論

To曲線より高温側では拡散によって平衡相Al+ Geの共品組織，あるいは，準安定相T1

とT2というこ相が共存する組織に凝固する.急冷によって低い温度まで液体が過冷却された場

回



合，過冷却液体では粘性の増大により拡散が抑制される.そのため過冷却液体中では結晶の核生

成・成長による凝固過程が進行せず，液体状態がそのまま凍結され，非晶質相として固化すると

考えられる. したがって非晶質相の形成には自由エネルギーのヒエラルキーに加え，このような

速度論的な要因を考慮する必要がある.

第5章で述べるように，急冷凝固による非晶質相(ガラス状態)と過冷却液体状態では熱

力学的性質が異なり区別される.しかし同じ不規則な原子構造を持つという意味では，第一近似

で，非品質固体と過冷却液体を同一視して考えることができょう.いま室温で過冷却液体(非晶

質国体)が存在したとして，この液体状態が加熱時に結晶に変態する過程を考える.この結晶化

過程は通常，核生成・成長の段階に分かれるが，いまこれを区別せず，一つの熱活性化過程で表

すことができるとする.すなわち，温度に依存せず，同ーの機構で反応が進行するものとし

(i so-k i net i c) ，また途中の状態は結品化の進行度合に依存しないものとする.このとき，ある

温度Tにおいて一定の反応率X0 (0三五 X0 ~玉 1 )に達するまでの反応時間rは，

r=rle吋X叩刈p(是晶長f) α 
と書ける (78)ここで r1 は定数，Eは活性化エネルギー， Rは気体定数である.加熱時におけ

る反応率 Xoが各温度Tiでの反応率ム Xi (=~ti /r (L))の和で表せるという加算則 (8.78】

が成り立っとき，

zo=ZAXizl-L dt(3 - 6 )  Jo r(Ti) 

が成り立つ， t は温度Tに至るに要する時間で，室温をT。とすると，

Tニ To+αt (3-7) 

の関係がある.ここでαは加熱速度で一定とする.式(3-5). (3-7)により式(3-6)の積分を温

度Tについて実行すると，

E"¥ "，2 _ / E o=~ ・ {T2exp( 一一)-T~exp( 一一一)} (3・8)lE t~ "̂jJ'RT' ~o ，"，^jJ' RTo 
を得る.ここで近似式(3-9)を用いた (60)

(Y 旦illi二U ..I.._~.，_(_.，\. (_1 __1 ¥ Ei( -y) = I '"'̂J..I' 1I dy= expC -y) ・ t~一一)
.1_∞ y ¥y - Y / 

式(3-8)で適当な数値を代入すると，第二項が十分無視できるので，

fz=ム手 exp(晶) 山 0)

X 0 r 1 をr0 とおくと，前出の式(3-4)，K i ss i ngerの表現 (59，79) を得る.

n(子)= R¥ +In(よ) (3-4) RT . '''¥ roE 
式(3-4)は，反応率xの時間微分dx/dtが，

~~ = k(1-x) (3-11) 

k = ko exp( n~ ) (3-12) 
υ ド¥RTJ 

for y} 1 

(3・9)

と表せる場合の Kissingerの解に一致する.非品質金属の結晶化に関する研究のうちで，等調慢
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鈍中のkineticsは式(3-11)に従うという報告はまれにしかすぎないが，等速加熱の条件に

式(3-4)を適用して解析した研究はきわめて多い Shinguら川は上記のように加算則を用いる

ことにより式(3-4)の成立を導いた.そこで本研究では式 (3-49)を用いて前章 3.2 (d. iv)で

AI-Ge合金の非品質相の結晶化を解析した.

前章で得た速度パラメータ '0とEより，

7:芳明(長) (3-13) 

の関係から，温度Tにおける反応時間rを求めることができる.前節ではDSCのピーク温度か

ら各パラメータを求めたが，ピーク温度までの反応率 Xoは約 O.6であった. X 0 = 0.6として，

式 (3-13)により Table3-2のデータから Tを求めると， Fig.3-151こ示す等温変態曲線 (TTT 

図)を描くことができる.Fig.3-15により，例えば，室温 300Kにおいて非品質相から 71 + Al 

への分解時聞を求めると， 7. 5 x 105sec (約9日間)という値となり，前節で例示したように，

実際の分解時間(約一週間)とよく対応する.また 71と72相の分解時間は，接近しているが，

これはFig.3-11に示した 71> 72両相の共存する試料のDSC曲線によく対応している.

さて，温度T1 まで液体が準安定的に過冷却している場合について考える.この温度T1

よりさらに過冷却液体が冷却される際，液体が結晶に変態する場合，加熱の際と同じく，加算則

が成立すると考える.温度Tでは冷却速度βで低下する.

T = T1 - st (3-14) 

このとき，式 (3-6)の積分を実行し，前述と同一の近似を行うと，

Tl_ Xo7:IE _ . J E ¥ T T 4叫頁1¥) (3-15) 

となる.温度T1 の液体を冷却するときの結品化の速度式は，温度Toの液体を温度Tまで加熱

したときに結品化する速度式と相似の速度式で表すことができる.過冷却液体とガラス状態を同

ーとみなすことにより，その結品化の速度式のパラメータは同ーと考える.このとき式 (3-15 ) 

を温度T1 について解けば，冷却速度βのとき結品化反応率Xoだけ進行するのに必要な過冷却

液体の温度T1 を見積もることができる.

ここでは非晶質相が71とAlに分解する過程を，液体iJ{7 1とAlの国相に凝固する過程と

みなし非晶質相がAlとGeに分解する過程を，液体がAlとGeの国相に凝固する過程と同ーと考え

る.このとき Table3-2に示した実験データより，冷却速度。， X 0 = 0.6のときの過冷却温度

T1を式 (3-15)により数値的に求めることができる.液体が71とAlに凝固を開始する温度T1

をβ 105K/secについて求め，液体がAlとGeに凝固を開始する温度をT2 としてβ=103 K 

/secについて求め T1 とT2 を各組成についてFig.3-16に示した T1 温度と T2 温度を組

成について結んだ曲線を，それぞれT1曲線，T 2 曲線と呼ぶことにする.

結品化温度は， Tab le 3-2に示したように，組成によらず，ほぽ一定であったが，結品化

の活性化エネルギーが組成によりわずかに異なるため，式(3-15 )より求めたT1 曲線，T 2 曲
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線は組成に依存性をもっ.自由エネルギーのヒエラルキーを表すTo曲線と，速度論lこちとづく

T.曲線， T 2 曲線をあわせて考えると非晶質相形成を次のように説明することができる T.

曲線は約27at%Geより高濃度Ge組成では， T。曲線より高温側にある.この高濃度組成で， T. 

曲線温度以下に液体を過冷却することができ，さらにその後 105K / secの冷却速度で冷却する

場合を考える.このとき過冷却液体はT.温度以下で，核生成・成長による結晶の凝固が始まっ

たとしても，その速い冷却速度のため原子の移動度が低減し，凝固界面の進行が著しく抑制され

る.したがって冷却により液体状態が凍結され，非品質固体すなわちガラス状態となる.Fig.3 

16に示したT.温度から凝固が開始したとすれば，室温では結品相の割合が O.6となる. AI-40 

at %Geないし AI-50at%Ge組成では，液相線温度から約 200Kの過冷却量でT.曲線に到達する.

この 200Kの過冷却中に凝固が開始しない場合は，たとえT.温度から凝固(結品化)が始まっ

たとしても，室温まで冷却した時，試料に含まれる結晶相7. + Alの割合は O.6にすぎず，残部

は非晶質相となっている.

T2 曲線は過冷却液体がAlとGeの二相に凝固する場合に関するもので， Fig.3-16に示した

T2 曲線まで液体が過冷却した場合，AlとGeへの凝固を抑制し，室温において非晶質相を形成す

るのには 103K /secの冷却速度でよいことを表す.例えば， AI-30at %Ge合金の液体状態を

約 550Kまで過冷却したとき 103K / secの冷却速度で冷却すると， AlとGeの平衡相への凝固

を抑制することができるが 7. とAlの非平衡相への凝固を抑制するためには， 105 K / sec以

上の冷却速度が必要なことを示す. このような推論は Table3-1に示した冷却条件と形成される

相の関係をよく説明することができる.

以上により Al-Ge合金の非品質相の形成には熱力学的条件と速度論的条件の二つが必要な

ことが理解される.すなわち，①無拡散変態が生じないように， T。温度以上で液体が凍結され

ること，②与えられた冷却速度，例えば 105K / secで冷却されるとき，液体のr1 + Al相への

凝園温度(T.温度)よりも低い温度にまで液体を過冷却し，準安定相7.の形成を抑制するこ

と，の二点が必要である.したがって，液相線， T。曲線，および:T.曲線を考慮すると，非品

質相の形成容易組成は約30at%Geより約50at% Geまでと推測され，これは実験結果とよい一致を

示した.

3. 4 A }-Fe-Ge合金の非品質相

(a) 非晶質相の形成

前節までに述べた Al-Ge合金で‘は急冷速度が最も大きいカ。ン法により，ょうやく非品質相

臼



の形成が可能であり，非晶質相は熱安定性に欠けていた.本節ではこれらの欠点をおぎない，か

つAlを主成分とする非品質金属の作成を目的として三元系合金の急冷凝固を行った結果について

述べる.

前節で， T 0 曲線より上側の温度で過冷却液体状態が凍結され固化すると非晶質相となる

ことを述べた.この際，複雑な結品構造をもっ非平衡結品相Tt. T 2 の形成を抑止することが必

要である.しかし， Al-Ge合金の非品質相の形成はこれら化合物組成近傍でむしろ容易となった.

これは金属間化合物が存在していても，金属間化合物と液相との閣のTo曲線に広がりがない場

合で，かつ金属間化合物が容易には結晶構造を組み上げることができない結品相である場合，非

品質相の形成が可能であることを示している.

したがって Al-Ge合金を三元系に拡張するにあたり， Al基の平衡状態図に多くの金属間化

合物の形成が記されている Al-Fe系と組合わせることとした. Al-Fe二元系ではAl側の組成で，

AI3Fe， A15Fe2， Al2Feの平衡金属間化合物 (80)と A1sFeの非平衡相 (81)の形成が知られている.

Al-Fe-Ge三元系については研究報告例が見当らず，金属間化合物の存在は不明であるが，実用合

金であるAl-Fe-Si三元系については多くの化合物の存在が知られている (82)ことから， Al-Fe-Ge 

合金についても，金属間化合物の存在が類推され，非晶質相手の形成が期待される.

本研究では作成した母合金をガ、ン法により急冷凝固をおこない，試料を作成した.ガン法

は Al-Ge合金の急冷凝固と同ーの韮置を使用した.冷却基板は液体窒素で冷却した純鋼板とし，

溶湯温度は母合金の示差熱分析 (DT A)により決定した液相面温度より約 150K高くした.こ

れはDTAでは液相面温度の決定がいくぶん不正確となることを見込んだためである.溶湯温度

が高い場合，噴出の際飛散する量が多いため基板付着量が減少するので， A l-Ge合金の場合より

溶湯聖を多くした.

AI-Fe-Ge 

AI 10 

。Amorphous(RollerlT唱thod)
o Amorphous (Gun method ) 
t) Amorphous + CrystロlIine・CrystロlIine
X Equilibrium phose 

20 30 40 50 

at " Ge 

60 

Fig.3-17 Compositions studied in the Al-Fe-Ge ternary system， where the 
rapidly quenched phases and equilibrium phases are indicated by 
symbols. 
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ヵーン法によって得られた試料についてX線回折，電子線回折を行った結果より判断した非

品質相の有無をFig.3-17にまとめて示す.白丸印 (0)は， x線回折，電子線回折，ともに結品

相の存在が認められなかった組成を示す.また半月印(吃)は，どちらかの実験方法により結品

相の存在が検出されたが，同時に非品質相の存在も認められた組成を示す.黒丸(・¥は非品質

相の存在が全く認められなかった組成を示す.ここで AI-Ge合金について， 40-50a t % Ge合金組

成では，溶解量が多いため，第 4.2章で示した最大の冷却条件よりはやや劣るので，配印で示し

た。中間相 AI3Feの組成でガ、ン法により非晶質化できる (83)と報告されているが，本研究では非

晶質相の形成を認めることができなかった.

Fig.3-17の実線内の3つの組成， AhoFelOGe20， AI60FelOGe30， Al5oFeloGe4oにおいて，

単ロール法，および双ロール法による急冷凝固をおこなったところ，得られた試料は厚さ約

20μm， 幅約 3mm，長さ数十mm程度のリボン状であった.試料はきわめて脆く，電解研磨による

薄膜化が困難であり電子顕徴鏡観察はできなかった. しかし X線回折では結晶相の存在を示す

ブラッグの回折ピークがみられず，ブローグな回折パターンのみが観測されたため， 3つの組成

では非品質相のテープが作成できたものと判断した.

(b) 非晶質相の電子線回折

AI-Fe-Ge合金で得られた非品質相のX線回折図において結晶相の含有を示す回折ピークは

認められない.しかし，非晶質相に特有の散漫なへイロー(ha 1 0 )・パターンの強度は小さく，

それを分離して干渉関数を算出することはできなかった.そこで，カーン法による試料の透過電子

顕微鏡 (TE M)観察により視野全体が均質な非晶質相であることが確認された薄膜部分につい

て，その制限視野電子線回折像を比較した.ここで回折像は約 lμmの制限視野より得た。 Fig.

3-18にその例を示す. A 1の多い組成のA16 9. 2Fe 1 5. 4Ge 1 5. 4合金においては，強い散乱強度のへイ

ローリングの内側に弱い散乱強度のへイローリングが存在している.ところがGeの多いAI4SFelO

Ge4S合金では，内側のへイローリングの方が外側のへイローリングより強い散乱強度を示した.

マイクロ・フォト・デンシトメトリによって電子線回折像の写真ネガにおける黒化度を測

定した結果より，散乱ベクトルs(= 4πSlnθ/ A )の関数として電子線散乱強度をFig.3-19

に示す.ここではFeの添加量を10at%と一定とした数種の非品質合金について得られた結果を示

した sの小さい部分の散乱強度はダイレクト・ビームによるパックグランドである. Geの添加

量の少ない14at%Ge合金で、はsの小さい第 1へイローの強度は sの大きい第2へイローの強度

よりも小さいが， Geの添加量の多い45at%Ge合金では，第 lへイローと第2へイローの強度が逆

転している.またFig.3-18では判別しがたい第3へイローも検出され，第4へイローもわずかに

識別できる.

部



Selected area diffraction patterns of A169. 2Fe'5・4Ge15・4and 
A145Fe，oGe45 amorphous alloys. 
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第lへイローのピーク位置はGeの添加量増大にともない sの小さい方へ第2へイローのピ

ーク位置はsの大きい方へとシフトした.複数の試料の複数の視野より撮影した写真よりへイロ

ーのピーク位置を求め， F ig. 3-20に示す. ここでは AI-Ge合金へのFeの添加という観点から，一

定のFe漉度に対し， Geの濃度についてへイローのピーク位置を示す.第 3.2(b)節で述てたように

Geの組成に対して， A l-Ge二元合金ではピークの位置はほぼ一定である.また純Ge蒸着膜より得

られたGeのへイローの位置 (24)に近かった.同様にFeを添加した合金でもGeの濃度が大きいとこ

ろでは第1.第2へイローの位置はGeに近い.しかし，第3ピークの位置はFe添加の三元合金で

は約48nm-Iであり AI-Ge合金のそれ(s = 52.0土 O.8nm-I )と異なった.また三元合金でGeの濃

度が小さく， Alの濃度が高い組成では，第1.第2へイローも AI-Ge二元合金と相違があらわれ，

純Al結晶の(111)， (200)面のブラッグ反射位置に近づいた.

これらの電子線回折像を定量的に取り扱うためには，第 3.2(b)節で議論したように，電子

線に対する原子散乱因子 fi と組成 1による重みCiの関係より，各元素聞の部分干渉関数に分

離する必要がある.電子線回折像は主として Al-A 1， A l-Ge， Ge-Geの各部分干渉関数の和として

近似できるが， A l-Fe， Fe-Ge， Fe-Feの各部分干渉開数の三つの寄与が，全体の強度に対し約20
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%程度であり，これらを無視することはできない. AlとGeの相互の位置関係に加え， FeとAl，Ge 

の関係を含めて電子線回折像を検討する必要がある. E X A F S (Extended X-ray Absorpt ion 

of Fine Structure )や， F巴の同位体による Mossbauer効果など，三つの元素の寄与を分離でき

るような実験手法が，今後三元合金における原子配置構造を明らかにしていくものと思われる.

本研究の電子線回折の結果より定性的に次のように非晶質構造を推測することができる.

電子線回折像は原子のまわりの近距離秩序を示すものであるから， Geの多い組成では，ダイヤモ

ンド・構造の純白結晶に，またAlの多い組成では fcc構造のAlの結晶iこ似た非晶質構造に対応する

と思われる AI-Ge二元合金では， Alの多い組成であっても， Geの結晶構造に近い原子配置をと

るよう束縛されていたAl原子は， Feの添加によって， Al本来の fcc構造に近づくことが可能とな

る.もっとも， Feの過剰な添加は， AI-Fe-Ge元系に存在する金属間化合物の原子配置にも近い

構造となるようである. これは，後述のいくつかの結晶相の電子線回折点が、非品質相のへイロ

ーピーク位置に近いところに集まることによって推測された.Al原子は fcc構造に近い原子配置

をとるものの， fcc結晶相とはならず，三元系化合物の原子配置に近い原子配置に近い原子配置

でもあるため，急冷凝固により非品質相となるものと思われる.

(c) 結品化温度

本研究で得られた非晶質相の結晶化過程について述べる.試料を純Al製のパンにつめ， D

SCに装入し，加熱速度0.331く/sec(20 K / m i n )により，熱分析をおこなった. Fig.3-21に，

DSC曲線の例を示す.比較のために第 3.2章で述べた Al-40at%G巴合金のDSC測定結果も示

した.AlsoFeloGe4o合金で‘は， 4つの発熱ピークが見られるのに対し， A16oFeloGe3o， A17oFelo 

Ge20合金では，顕著な発熱ピークは lつである.また Fig.3-21に示したようにA16oGe40合金の

694Kの大きな吸熱ピークは AI-Ge二元共晶反応に対応する.ところが， AI-Fe-Ge三元合金には

この共晶反応のピークはみられず， 793Kに鋭い吸熱ピークがみられることから三元系の不変反応

があ、こるようである.

DSC熱分析曲線上の発熱ピークのうち，最も低温にあるものを非品質相の結品化による

ものと考え，そのピーク温度を結晶化温度としてFig.3-22にまとめた.ガン法，単ロール法，双

ロール法によって作成した非品質相の熱分析曲線はほぼ一致したので， Fig.3-22にはガン法によ

る試料のデータを示した.結晶化温度は AI-Ge合金の約 390Kに比べ， AI-Fe-Ge三元合金で、はFe

の添加量の多いほど結晶化温度は高くなった.本研究で調べた合金のなかで最も結晶化温度が高

いものは， Fig.3-21にそのDSC曲線を示したA16oFeloGe3o合金(結晶化温度， 576K)で.そ

の組成はもっとも非晶質化しやすい組成範囲と一致した.このように AI-Ge合金にFeを添加する

と非晶質相の熱安定性は向上した

四
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(d) 金属間化合物

AI-Pe-Ge三元系においては，現在平衡状態図は知られていない.そこで，本研究で用いた

母合金をもちいて，本合金系に存在すると思われる三元化合物について検討した.

銅製鋳型に鋳込まれた母合金を AI-Ge二元系共晶温度(697 K )より24Kだけ低い 673K

で 600ksec焼鈍した.この焼鈍された試料(焼鈍材と呼ぶ)の断面にみられる相をX線マイクロ

アナライザー (EPMA)により定量分析した.非晶質相の形成容易組成であったAlsoPe，oGe3o

合金の焼鈍材の組織写真(二次電子像)をPig.3-23に示す.図中のA，B， C， D各部分を分析

した結果を， Table 3-4に示す. Pig.3-23の左側の部分(B )はAlとGeの二元共品組織であり，

Geの一部は粗大化している(A) .また右側(C， D)は， AlおよびGeとは組成の異なる二つの

相の包晶あるいは包析組織となっており，全体としては本試料は4つの相からなる非平衡組織で

あった.

同様にAI-Pe-Ge三元系の六種類の合金の焼鈍材について，その組織と組成について分析し

たところ，供試材はすべて四相共存となり，焼鈍温度 673Kでは非平衡な相を含んでいた.数種

の試料に同一組成の相が含まれており，それらの分析値により整理すると， AI-Pe-Ge三元系合金

には， Alおよび、Geと，少なくとも六種類の金属間化合物が存在することが明らかとなった.金属

間化合物の組成をPig. 3-17にX印で示した.Tabl巴 3-4に例示したようにAlは数at%のGeを固溶

し， Geは約 1at %のAlを固溶していた.またほぽAl3Peの組成に近い金属間化合物は数at%のGe

し一一一一品一市J

るO}Jm

F1s.3-23 Scanning electron micrograph 

(SEM) of Al6oPe，oGe3o alloy annealed 
a t 673 K f or 600ksec. 

Tabl巴 3-4

Results of the quantitative analysis (EPMA) 
in A16oPe，oGe3o alloy， where the analyzed 
regions were shown in Pig.3-23. 

工司jJ Al Fe Ge 

A o. 7 0.5 98.8 

B 98. 0 0.1 1.9 

C 67. 7 7.1 25.2 

D 74.1 23.4 2.5 
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を含有し，つねに包晶組織の中心部に針状の形態となって存在した.

焼鈍材の粉末X線回折測定を行ったところ，すべての試料について fcc構造のAl，および

ダイヤモンド構造のGeが検出された.これは焼鈍材に含まれるAlとGeの二元共晶組織を反映した

ものである.またいくつかの試料に共通する回折線は， 3ないし 4タイフ。の回折線群三分離でき

る.しかし，これらは A13reを含む，すべての二元系金属間化合物の回折位置に一致しなかった.

Al-re-Ge三元系の金属間化合物の回折線の数が多いことから，立方格子をもっ結晶構造ではない

が，単結晶が得られなかったのでその結晶格子を確定することはできなかった.

粉末の示差熱分析(D T A )を行ったところ， 5at%reの Al-re-Ge合金には，すべ

て 697Kに AI-Ge二元系共晶反応によると考えられる吸熱ピークが認められた. 10at%re合金で

は 697Kの吸熱ピークは小さく，代わって 790Kおよび 815Kに三元系不変反応によると思われ

る吸熱ピークが見い出された.前者は， rig.3-21に示した急冷凝固試料の示差走査熱分析 (DS

C)曲線における 793Kの吸熱反応に相当する.この 790-793Kの不変反応は三元系金属間化

合物の関与するものであると思われるが，その温度は AI-Ge二元共晶温度より高いことから，少

なくとも三元共晶反応ではあり得ない. A l-Ge系に対するreの添加は融点を上昇させると共に，

非晶質形成能を向上させる.従来，非晶質形成能が合金添加により向上するのは，融点の低下に

よるものと考えられていたが (84)本研究結果は逆の傾向を示した.

本研究で得られた非晶質形成域は， r ig. 3-17に示したように，金属間化合物組成では完全

な非晶質相が得られないことから，金属間化合物の形成を阻害することが非品質相の形成に有効

であると推測される.金属間化合物の結晶構造が，大きな単位胞の複雑な格子である場合，原子

の拡散が遅い過冷却液体中では金属間化合物の結晶化が困難になる.その際，化合物組成からわ

ずかにはずれた合金組成では，原子移動がますます必要になり金層間化合物の形成が阻害される

ものと思われる. Al-re-Ge合金では多くの金属間化合物の存在することも非品質相形成に有利に

働.くと考えられる.な:to，非晶質相の電子線回折像が化合物やAl結品の回折像に類似していたこ

とは上述の推論を裏づけるものと思われる.

3. 5 AI-Fe-Si合金の非品質相

(a) 非品質相の形成

前章 3.4で金属間化合物を有する三元系 Al-re-Ge合金で非品質合金テープの作成に成功

したことから，本節では，同様に金属間化合物の存在が知られているAl-re-Si合金の非品質化を

試みることとした.特にAlの多い組成での非品質化を目的とする.
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AI-Fe-Si合金は実用工業材料として用いられている合金であり，その平衡相，および平

衡状態図に関する研究は多い (85-92)最近でも化合物組成に議論の余地があり (92)検討が続

けられている. ここで・はWilley(82)とRivlin (92)によってまとめられた化合物をFig.3-241こX印

で示した.

カ。ン法および片ロール法による急冷凝固を行ない，その急冷試料をX線回折，透過型電子

顕微鏡 (TE M)観察した結果をFig.3-24に示す.ガン法により，多くの組成で非晶質相の形成

に成功したが.片ロール法によって非晶質相が得られたのはAls9.SFeI3. oSi 17・4合金のみで、あっ

た.この組成は金属間化合物8相 (A19Fe2Si2) C単斜晶， a = O. 612nm， b = O. 612nm， c = 4. 15 

nm，β=91" (87)J よりも，わずかにSlが多く Feの少ない組成である.このようにβ相の化学量
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Fig.3-24 Compositions studied are shown in AI-Fe-Si ternary system， where 
equilibrium phases are indicated by symbols (x) . 

0: amorphous state quenched by single roller method， 

() : amorphous state quenched by gun method， but amorphous state 
with crystalline phases by single roller method， ・:fu 11 y crysta 11 i ne state quenched by gun method. 
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論的組成からわずかにずれた組成で，片ロール法によって非品質相の形成が可能であちたことは，

そのような組成で過冷却液体が結晶相へ masslvelこ変態することが困難であるためである.化学

量論的組成からのズレが大きいときには，他の初晶の結晶相が過冷却液体より晶出するため，完

全な非晶質相を得ることができなかった.

急冷凝固したA169.sFel3. OSiI7. 4合金は結晶相と同様非常にもろいが，そのX線回折

測定によれば，ガン法による試料も，片ロール法による誠料も，ともに結品相によるブラッ

グの回折線は検出できなかった.これらの試料をTEM観察した結果をrig.3-25に示す.明

視野像には表面の凹凸以外に何のコントラストも見られず，その制限視野田折像は散漫なへ

イロー図形を示すことから，両試料は非晶質相である.制限視野回折像のへイローピーク位置は

s (= 4πSlnθ/え)で表わすと， 26. 7， 31. 3， 49， 60， 77nm-1であった.これは前章 3.4で

調べたAJ69.2re15. 4Ge15. 4合金のそれ (26.3，31. 4， 49， 60nm-1 )にきわめてよく似た値であり，

さらに非晶質A169.6re13. OSiI7. 4合金から結晶化して晶出するAl結品の(111)， (200)回折線の

位置( 26. 87i>よび31.4nm-1 )によく対応していた.遷移金属を主成分とする非晶質合金で

は一般に第 1へイローがサブピークのある第2へイローよりも強い散乱強度を示すのに対し，

AJ69. sFel3. oSi円 .4合金ゃいくつかのAJ-re-Si合金では内側の二つのへイローと外側の二つのへ

イローという組合せから成り立っている.このように， AJ-re-Si合金， A J -re-Ge合金のうちAJの

多い組成でその電子線回折像が類似していることから，ともに，その非品質構造が結品AJの原子

配置に似ていることを示している.

(制 AI帥 .5Fel8.oSiI7..・非晶質合金の熱分析

ガン法と片ロール法によって得たA169.6re13. oSi 17.4合金を，加熱速度0.33K / secでD

SC熱分析した結果をrig.3-26に示す.両試料において2つの発熱ピークが観測されたがこれら

は結晶化によるものである.ヵーン法によって急冷凝固した試料は，片ロール法によるものと比べ，

試料内に冷却条件の不均一性があるために，発熱ピークはブロードで小さい.両試料の二つの発

熱ピークの発熱量の平均値を Table3-5に示す.

TEM観察およびX線回折測定により，これらの2つの発熱ピークはfccAJの品出(低温

側ピーク)および単斜晶β-AJ9Fe2Si2 (高温側ピーク)の結品化によるものであることがわかっ

た. rig.3-27にガン法によって急冷凝固したAJ69.sFel3. oSiけ.4合金の熱処理材のTEM観察結

果をしめす.rig.3-27(a)はDSC測定によって見い出された二つの発熱ピークの閣の温度， 603 

Kまで加熱した試料の組織である. rig.3-27(b)は第2ピークより高い温度 703Kまで加熱した試

料の組織である.ここで加熱はDSC熱分析と同じ加熱速度でおこなった. 603Kまで加熱した

試料では徴細なAl結晶が非品質母相に均一に晶出しているのに対し， 703Kまで加熱した試料で

臼
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Exothermal heat of crystallizatlon for 

A169.6Fe13・OSll7・4amorphous alloy determined 
by DSC analyslS. 

Table 3~5 

Second crystallization 
monoclinlc AI9Fe2Si2 

FlfSt crystall izat ion 
fcc AI 

3. 39kJ /mol 

4.30kJ/moJ 

白

1. 46kJ/moJ 
2. 16kJ/moJ 

Gun 
Ro J J er 



はAlの結晶粒が粗大化している.母相は AJgFe2Si2に変態している.なおこの変態温度、i.DS C 

測定によれば.Fig.3-26に示したように，ガン法，ロール法による相違がない.これはAl品出後

の母相濃度が化学量論的組成であるため，製造法による結晶化温度の差がないと考えられる.

結品化温度として発熱ピーク温度Tpをとり，その加熱測度αの依存性を調べ， iig.3-28に

示す.第 3.2章で示した Kissingerの連続加熱による相変態の解析法を用いて，結晶化のみかけ

の活性化エネルギーを算出し. Fig.3一28!こ記入した低温側の発熱ピークの活性化エネルギーは

高温側のピークのそれより大きい.このような結品化の活性化エネルギーの相違は.AI結晶相の

形成には長距離の拡散過程が必要なのに比べ. .B-AI9Fe2Si2化合物相の結晶化は ln-sltuの無拡

散変態であるためと考えられる.また. A1-Ge二元合金の結晶化温度，活性化エネルキ、ーは，そ

れぞれ約 390K.約 110kJ/ mo.J， A 16 oFe 1 oGe3 0 合金の場合それぞれ 576K. 317kJ/molであ

ったことと比較すれば. A169. 6Fe13. oSi 17.4合金はA1-Fe-Ge合金にほぼ匹敵する熱安定性を有し

ている.

加熱速度O.33K /secで求めた結晶化の第lピーク温度Tp 547KとDTA熱分析で求め

た母合金の液相線温度T m • 1152:t 5 Kの比Tp / T m はO.47である. この比はDaviesら(93.94) 

によれば，ガラス形成の臨界冷却速度と密接な関係がある. Fig.3-29にその関係を示すが，多く

のガラスが二つの実線で示される理論計算の閣の領域におさまっている. ここで， AI69. 6Fe13. 0 

Si円 .4~ド晶質合金の形成に必要な冷却速度はFig.3-29から 10 6 ないし10 7 K /secであることが

推定される.この冷却速度は片ロール法で非晶質化するのが，かなり困難であったこととよく一

致している.

Fig.3-27 Transmission electron micrographs and their selected area diffraction 
patterns of A169. 5Fe13. OSiI7. 4 amorphous alloy after heated Up to 
603K (A) and to 703K (B) at the rate of O. 33K /sec. 

間



また，第 3.3章で考えたT1温度を算出した.すなわち冷却速度βのとき，結晶化が反応

Kissingerの表現と類似の式 (3-15) 率x。だけ進行するのに必要な過冷却液体の温度T1 は，

その活543K. で表わせた.片ロール法で得られた試料の第一の結晶化による発熱ピーク温度，

この合金の液相線温度Tm比較すると，T1温度は 702Kとなった.性化エネルギーを用いると，

このような大き結晶化をさけるために必要な最小限の過冷却量は 450Kと見積ることができる.

このアルミニウム合金の非晶質化の困難さを物語っている.な過冷却量はまた，

5日

( K) Temperature， Tp 

650 

Gun 
331kJmo11 

-
I
I
I
-
h
 

・
/
/
/
/
.
/

。17 

14 

16 

13 

1.9lC103 1.8 

( K-1) 

1.7 

n
F
 

1
-
T
 

1.6 1.5 

Kissinger plot of exothermal peak temperatures for the determination 
of apparant activation energies of crystallization processes of 
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estimation by Davies et al (Ref. 91 94 ) . 

結論

Pig.3-29 

6 3. 

アルミニウム合金は結晶状態では工業用材料として幅広く使用されているのにもかかわら

その非品質状態に関しては，ほとんど研究されていなかった.そこでアルミニウムを主成分ず，

とする非品質金属の形成を試み，非品質相の形成およびその結晶化過程について検討した.その

回

結果得られた結論は次のように要約される.



(1) ガン法による冷却条件を変化させることにより，一連の冷却速度で， AI-Ge二元合金

溶湯の急冷凝固をおこなったところ，非平衡相 T，が，冷却速度の大きいときに，非平衡相T2 

が比較的小さな冷却速度のときに，形成された.両相の形成組成範囲には相異はなく，つねに，

平衡相AlあるいはGeと共存し，単相領域は見い出せなかった.

(2) AI-Ge合金では，ガン法の最も強い冷却条件により， AI-10at % -90at %Ge組成におい

て，非品質相が部分的に形成した.とくに40-50at%Ge合金で、は試料全体にわたり，結品相の混

入のない非品質単相となった.

(3) AI-Ge合金の非晶質相の結晶化過程には，二つの過程がある.第一は，非晶質母相に

微細均一なAl結晶が品出したのち T，相の成長により T】相とAl相とからなる結晶状態に変態

する過程である.第二は， AlとGeの微細結晶がラメラー組織となって球状に成長する過程であっ

て，電子線照射により促進された.また非平衡相T" T 2 はともに 500-600Kで平衡相に分解

した.非晶質相の結晶化および非平衡相 T" T 2 の分解の過程を熱活性化過程として解折した

(4) AI-Ge合金の非晶質相の形成を，液体と固体の自由エネルギーが等しくなる温度To

を用いて考察した.室温まで過冷却液体を冷却できたとしても，無拡散で固溶体が生じる可能性

のないのは AI-40at%Geより70at%Geの組成範囲である.この領域での結品への凝固には拡散が

必要であり，拡散が抑制された場合，過冷却液体はさらに過冷し，ついにはガラス状態となる.

句) 温度T，まで過冷却した後，結晶への凝固が始まる場合，冷却速度が速いため結晶化

が完了せずに，室温まで冷却される.この温度T，は加算則そ用い，非品質相から結晶化と過冷

却液体の結晶化が同ーの速度式，速度パラメータで表わされるという仮定により， Kissingerの

式と同ーの式で表現した.

(6) AI-Ge二元系の金属間化合物T" T 2 の形成を，速い冷却速度によって抑止すると，

非品質相の形成は容易となった.金属間化合物を多く形成する AI-Fe-Ge，AI-Fe-Si合金では，

金属間化合物組成よりわずかに離れた組成で非品質化が容易であり，ロール法によりテープ状試

片の作製に成功した.三元合金の結晶化温度は AI-Ge合金のそれよりも高く，よい熱安定性を示

した.また三元合金の非晶質相のうち， Alの多い組成ではその電子線回折像は結晶Alの回折に近

く，短範囲にはAlあるいは金属間化合物の結品構造を基とした規則性の存在が予想された.
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第4章 iPd -Au-Si非品質合金の結晶化

4. 1 序

Pd-Si非晶質合金は1965年に Duwezら(1)によりその形成が報告されて以来、非晶質金属

材料のーっとして数多くの研究がなされてきた合金系である.急冷凝固法により非晶質合金が得

られる組成範囲は Pd-Si二元合金においては比較的挟く， 16at%Siから22at% Si組成の範囲と報

告されている (2) 結晶化過程に関する研究は多くの研究者により，いくぶん異なる結果が報

告され，議論されてきた (3-8)そのなかでMasumotoら聞は面心立方晶(facecentered cubic， 

fcc)の準安定相が熱処理により，結晶化することを見い出し， M S -1相と名づけている.さら

に熱処理を続けると MS-II相と呼ばれる斜方晶 (orthorhombic)の準安定相が形成されること

を報告している.間しかしながら， Pd-Si非品質相から Pd9Si2，PdsSiあるいは刊誌l結品相が

結晶化することも報告されている (5，6， 9) さらに三元合金として Pd-Si合金にCu， (10-12) Ag， 

(10-13) Au， (10，14) Fe， (15，16) Ni (17)あるいはSb(18)を添加した合金の非品質相について結

晶化過程が調べられている.

これらの研究の中で結晶化の速度論 (kinetics)は，種々の物理量の変化より解折されて

おり，主としてJohnson-Mehl-Avrami (J M A )の式に従がうと報告されている.しかしながら

実験的に JMAの式で整理された場合，速度定数nの値は，研究者によりかなりの相異がみられ

る (8，I 1， 13，川}これは結晶化の際の形態と，結晶化前の熱履歴の相異によるものと解釈される.

Pd-Au-Si合金についてはChouとTurnbull(14)が次のような結果を得ている Pd80Au3.sSi 16.5非

品質合金ではJMAの式に従って fccの結晶相の核生成・成長が生じるが Pd74Au8Si18非品質

合金をそのガラス転移温度 (Tg)以上に保持すると，スピノーダル分解により，二つの過冷却液

体に相分離し，それぞれが順に結品化すると報告した.

第5章以下で述べるように， Pd-Au-Si非晶質合金をTg以下の温度に保持すると，結品化に

先だち，構造緩和現象が生じる.エンタルビー変化の解析より，縫造緩和は，ガラス状態から過

冷却液体状態に転移する過程であることが明らかとなってきた (19.20) しかし，その際の原子

の配置の変化をミクロ的に研究した例は少なかった.

本章では主として Pd76AusSi18非晶質合金について，その結品化の速度論を構造緩和，相

分離挙動と関係づけながら研究することとした.このためには徹細な組織の変化を検出すること

が必要であり，透過型電子顕微鏡 (TE M)観察と， X線小角散乱 (SAXS)法を適用する.

SAXSは一般に約 1nmから数十nm程度の大きさの電子密度の変動に対して敏感に対応する. し

たがって非品質合金内に結晶化する結晶相の大きさや，その体積分率を定量的に把握できると期
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侍される.

なお， Pd-Si二元合金に第三元素として， Auを添加したのは，非晶質相の形成能や熱安定性，

耐食性を向上させることができ， さらに SAXS強度を増加させるので測定精度の向上に有効と

なるためである.

4. 2 実験結果

(a) 格子定数

Pd76Au6Si18~ド晶質合金の熱分析結果(文献14， 19， 20および第5章に詳述)によればガ

ラス転移温度(T 9 )は 655Kであり， T 9 以下で等温焼鈍した試料においては結晶化が始まる

以前にかなり大きく構造緩和する.さらに長時間焼鈍することにより結晶化が進行する.この試

料についてX線回折測定を行なったところ，最初に結晶化するのは面心立方構造 (fcc)を

もっ結晶相であり，その格子定数は， O. 3936:t O. 0006nmであった. これはMS -I相と呼ばれる

相 (3) と同一であると考えられる. この結晶相の格子定数は純PdのX線回折測定によって求めた

格子定数(O. 3890:t O. 0002nm )より大きな値であり，さらに Pd76Au6Sil8合金よりむを取り除い

た組成 である Pd76Au6(Pd-7. 3at % Au合金)を十分に焼鈍して作成した固溶体の格子定数

のO.3905:t O. 0001nmよりも大きな値である.これはMS -I相に第三元素であるAuが濃化されて

いることを示唆する.なお，本実験での等温焼鈍温度の範囲(633 K ~ 653 K )では， M S -1 

相の格子定数は実験誤差内で一定で，時間により変わることは認められなかった.

M S -1相の格子定数の組成依存性を調べるために， Pd82-HAuH Si 18 ( 0 ~玉 X 三五 8 )非晶

質合金を 723Kで;900sec燐鈍した試料についてX線回折測定をおこなった.その結果を Pig.4-1

に示す. M S -1相の格子定数はAuの添加量に比例して増加した. Pig.4-1に示すように Pd-Au

全率聞溶合金の格子定数はAuの添加費とともに増加することが知られている (21) Pdに対する

Siの固溶限は平衡な結晶状態では無視できるほど小さいことが知られている (22)そこで，

Pd82-HAuH Si 18非品質合金より結晶化したMS -1相のSi含有量は無視でき，格子定数の増加量

は Pd-Au二元系の結品相の場合と同様であると仮定する Pd76Au6Si18~ド晶質合金中に品出する

MS-I相の化学式はPd78Au 22であると見積ることができる.

M S -1相の結晶化のあと，複雑な回折像を示す別の結晶相があらわれた.その結晶構造

は斜方品であり，格子定数はa= O. 575:t O. 001nm， b土 O.755:t O. 002nm， c = O. 525:t O. 001nm 

であった.これは刊誌 Iの報告値 (23)に一致した.結晶化段階の連続性から考えると，これ

はMasumotoら聞によって提案されたMS-II相に対応するものである.本研究では以後MS-
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E相と呼ぶことにする.

透過型電子顕微鏡観察(b) 

Fig.4-2に Pd76Au sS i I 8;1ド品質合金を 638Kで燐鈍した場合の試料を透過型電子顕微

鏡 (TE M)により観察した結果を示す. 12ksecの焼鈍後において，すでに非品質母相のいくら

さらに長い焼鈍により結晶粒子の大きさかの部分で，非常に細かい粒子がごく少量観察された.

ほぽ球状であるとその形状は，例えば24ksecの焼鈍材に見られるように，はより大きくなった.

認められる.結晶粒子がMS -1相であると制限視野回折像より確認できたのは. 24ksec以上の

さらに焼鈍時間が長い場合，例えば60ksec焼鈍材に見られるように，各焼鈍材においてである.

なおMS-II相の結晶化が生じると試々の粒子の形状は大きさの増加とともに不規則となった

料はきわめて脆化し.T E M観察はできなかった.
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(c) SAXS測定

X線小角散乱 (SmaIIAngle X-ray Scattering， S A X S )強度はいくつかの散乱体から

の強度を合わせて観測する (24)その主なものは干渉性散乱強度 Jcoh (S)，入汁X線であ

る MoKα線により励起される鐘光X線強度， J f ((S)，および装置による散乱強度JBG(S)である.

ここでsは散乱ベクトル4πSln θ/，1である.計測値E(s)は標準物質による計測値Eoにより規

格化すると，次のように表わすことができる (24)

芋=川 Jcoh(S) +附}+ T Ja G( s)ω  

ここで tは試料の厚さ Tは試料のX線透過率である.ルポレンを標準物質として用いることによ

り，散乱強度Jcoh (S)+ J f((S)を絶対値で、求めることができ (25)その結果を Fig.4-3に示す.

Pd7SAusSil8非晶質合金を 638Kで焼鈍したとき， S A X S強度は，焼鈍時間とともに増加した.

TEM観察結果と比較すると， 12ksec以上焼鈍した試料における SAXS強度の増1.101まMS -1 

相の結晶化に対応することがわかった鐙光X線強度Jfl(S)は試料の化学組成に依存し，等温焼

鈍によって変化するものではないので， Fig.4-3に示した SAXS強度の変化成分はJcoh (S)の

変化によるものである. Fig.4-3に示した Jfl(S)は，十分に焼鈍した Pd7SAus合金および純Siか

らの散乱強度Jf ((S)をそれぞれのモル分率に応じて加重平均する方法 (2s)により見積ったもので

ある Pd7SAusSi18非晶質合金の急冷凝固材について見ると， Jfl(S)に加えて，弱し、 Jcoh (S)が重

なっているのが認められる.線状無限長ビームによる散乱強度Jcoh (S)を，数値的に点光源散乱

強度Jcoh (S)に変換し，以後の議論を行なう.

一般に物質による干渉性X線散乱強度は散乱振幅の二乗に比例する.いま位置 rにおける

電子密度をρ(r)とすると，干渉性散乱強度 1(s)は (27)

Iぼ)= Ie Iρ([)仰(言.r ) dv F (4・2)

である.ここでしは電子ーヶによる散乱強度である. ρ(r)を平均密度ρ。と，それからのずれ

A ρ(r)の和で表すと式 (4-2)は，

Iぼ)= IeJ[，ム爪)ムρ([1+ r焔 ]仰 ciS . r) dr 

+ Ieρ~ v J exp ( i s . r ) dr (村)

ここでVは系の体積であり，第二項は通常無視できる.ここで第一項の積分内を相関関数r(r)と

して次式で定義されている (27)

T的 =Jムρげ1)ムρ(fl + r ) dfl (4・4)
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電子密度のゆらぎム ρが空間的に等方的である場合，

1 (s) le f国 4πr2r(r)キラ_r. dr (4-5) 

r (s) お-;f三2I(s)乎子 ds (4-6) 

とフーリエ変換でむすびつけられる sの小さい領域ではギニエの近似が成り立つことがよく知

られている (28)

leωv叫{一平込}

ここでギニエ半径RGはSAXS測定より求められる粒子の大きさのパラメータである.また相

1 (s) (4-7) 

関関数T(r)の原点近傍の傾きより求められる半径Rホも粒子の大きさを表わすパラメータである.
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さらに SAXS測定より求められる積分強度Qは試料内の電子密度のゆらぎにのム関係す

る不変量であり，相関関数T(r)と次の関係がある.

Q = 100 

4πS2 I(s)ds 

= 8π3Ie r(O) 

= 8π3 Ie (ムρ)2((1-Vr)Vr (4-8) 

ここでVf は電子密度のゆらぎがム ρである領域の体積分率である.本研究では実験的な制約の

ため，積分強度Qを求める際，積分の上限Smax(ま9.25nm-Iとした Pd7SAusSi，8非品質合金をい

くつかの温度で等温焼鈍した試料について，積分強度を Fig.4-4'こ示す.図中には，通常のX線

回折法によって，最初に結晶相の品出が検出された時閣を示しである. MS-1Iと示した時間よ

り以後. M S -1とMS-1Iの両相が共存していた急冷韓国したままの試料においても積分強

度が，ひじように小さいながらも見い出された.これは急冷凝固時に電子密度のゆらぎが存在す

ることを示唆する.試料を 643K以下で等温焼鈍した場合，積分強度はおよそ10ksec以下の時間

の経過後増加を示す. Fig.4-4に示すように，より高い焼鈍温度ほど，早い時間より積分強度は

増加した.他方 653Kで焼鈍した試料に対する積分強度の挙動は他と異なっていたこの点につ

いては第 4.3章で述べる.

次に SAXS強度から，式 (4-6)によりフーリエ変換を行なうことによって相関関

数T(r)を計算した Pd7SAusSil8非晶質合金を 638Kで焼鈍した場合の T(r)を.Fig. 4-5'こ示す.

一般的に，相関 T(r)は動径 rとともに単調に減少し，また焼鈍時間の長い試料ほど相関距離は長

くなった.ここで，動径が 1nm以下の領域には小さな振動がみられるが，これはフーリエ交換の

際上限としてSmax= 9. 25nm-Iを採ったため打切り効果で、あった. このような相関は大きさに分布

のある球状粒子の集合体によるものであると仮定すると， この場合，相関関数 T(r)は次のように

書けることが知られている (25)

3 r r3 

r (r) Np ~ρZ 〈V〉 (1-ZEr +1E寸前) (4・9)

ここでNp は粒子の数密度， ムρは母相と粒子の電子密度差であり .< V >は粒子の平均体積で

ある.サイズパラメータ R.は前述のように動径の小さい領域における T(r)の傾きより得られる.

さて Fig.4-2に示したように，結品相粒子がどのように分布しており，その大きさの分布

はどのようであるかを知ることは困難である.本研究では，このような粒子の大きさの分布は対

数正規分布い 0)に従うと仮定する.μを幾何平均， σを標準偏差とするとこの分布F(r)は，

i 1 / In r -In t.h 2l F (r)町U- exp|一一( μ) -I (4-10) 
L 2 ' In a / J 

ノ守ラメータ μとσは次式によって実験的に決定することができる (30)すなわち，

関
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12 '--/R Inμ In RG一一F-In (~) 7 •.• 'R 

2 '--/R 
(ln 0)2 = 7-In (ポ)

(4・11)

(4・12)

ここでギニエ半径RGは式 (4-7)により，いわゆるギニエプロットを行なうことにより算出さ

れる. Pig.4-6にこのようにして求めたサイズパラメータを 638Kで焼鈍した試料について示し

た対数正規分布の仮定の妥当性を検討するため， T E M観察から直接，粒子のサイズ分布を測

定した結果を Pig.4-7に示す.同図には， 638Kで42ksec焼鈍した試料に対してサイズ分布を測

定し，対数正規分布と比較しである. ヒストグラムはTEM写真から1.33nmキザ、ミに数えた粒子

の分布であり，その相加平均は6.54nmであった.一方， S A X S測定より得られたサイズパ

ラメータ， R.とRGにより式 (4-10)を計算した結果が実線である.対数正規分布の平均値μ

は6.53nmであり， T E M観察から得られた相加平均と一致した.いくつかの試料のTEM観察よ

り測定した相加平均を Pig.4-6に示した.このように対数正規分布は結晶相MS-Iの組織上の

特徴を表わすものと考えられ，以下この分布により解析をすすめることにする.

Pig.4-8はし、くつかの温度で焼鈍された試料についてその等温焼鈍中のサイズーパラメータ

の変化を示したものである.平均半径μは焼鈍時間とともに増加し，高温ほど大きな結晶粒とな

る.この傾向は， Chenられ 0)による Pd78AusSils非晶質合金のln-sltuT E M観察の結果とよく

対応している.他方，標準偏差σは，粒子の大きさの分布の広がりをあらわすが，焼鈍時間とと

もに減少し，高温ほどその値は小さくなった.第 4.3章で検討する関係を用いることにより SA

XS強度に寄与する粒子の数密度を計算し， Pig.4-9に示す. S A X S強度が著しく増加した後

では，つまり解析可能な範囲では，数密度はほぼ一定であり，低温で焼鈍された試料ほど若干大

きくなるようである.

(d) 示差熱分析

Pd 8 2 -HAu H S i I 8 ( 0 ~玉 x 豆 8 )非晶質合金の示差走査型熱分析 (DSC)測定を行なった

ところ.Chouら(14)の報告とよく一致した. Auの添加量が4at%までの場合，結晶化による発熱

ピークは一つであり， Au添加量とともに結晶化温度Txは増加した. 6at%Auおよひ、8at%Auの非

品質合金では，結晶化による発熱ピークは二つに分離し，低温側の発熱ピークがMS -1相の結

晶化，高温側のそれはMS-ll相の結晶化によるものであった. Pd76AusSi，8 合金についてMS

1. MS-ll相の結品化による発熱ピーク温度を加熱速度αを変えて測定した結果をPig.4-10

に示す. ここで第 3.2章で用いた Kissingerによる解析法を適用すると，最小二乗法によっ

てPig.4-10の直線の傾きより，見かけの活性化エネルギーを算出することができる.M S -1 . 
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MS-ll相の結晶化による活性化エネルギーはそれぞれ 410kJ/mol.417kJ/molであった.な

おガ、ラス転移温度Tq は 655K(加熱速度O.33K/sec'の場合)であり，上述の結晶化は過冷却

液体状態から生じている.
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Fig. 4-6 Annealing time dependence of size parameters for the amorphous 
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Fig. 4-7 Histogram of the distribution of MS-1 particles obtained by TEM 
observation for the amorphous PdT.Au.Si，. alloy annealed at 638K 
for 42ksec. where the log-normal size distribution determined by 
SAXS analysis is shown by the solid curve. 
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Fig.4-10 Kissinger plot of the exothermal peak temperatures in Pd7SAusSi 18 

amorphous alloy， which are due to the crystallization of MS-I 
and MS-II phases. T 9 indicates the glass transition temperature. 
The apparent activation energies are shown in the figure. 

4. 3 考察

(a) 結晶粒の分布

M S -1相の結晶化過程に関する本実験結果を古典的な核生成，成長理論により考察する.

前節 4.2(a)で述べたように， M S -1相の格子定数が等温焼鈍の間変化しなかったことから， M 

S -1相の組成は推測したようにPd78Au22であり，焼鈍中には変化しないものと思われる. この

組成の位置を三元系組成図(F ig. 4-11 )に示す.合金の初期組成 Pd7SAusSi18とPd78Au22を結び，

Pd78Au22を結び， Pd-Si側に延長すると， Pd75Si 25，すなわちMS-II(Pd3Si)相に一致する.

このことはSiはMS-I相に含まれず，すべてMS-II相に含まれることを示す. したがって，

分解過程を電子密度ρで表わすと， Fig.4-12!こ示すように簡単に記述することができる.すなわ

ち，電子密度 pp を持つMS -1相が結晶化すると，非品質母相の電子密度ρmは，急冷時の値

ρoから減少する.さらに結晶化が進むと， M S -1相の体積分率Vrは増加するが， ρmは，

Pd3S1の電子密度 ρE まで減少する. M S -1相の結晶化が完全に進行したのち， Fig.4-4に示

したようにMS-II相が結晶化を始める.このとき， MS-II相に対する原子容(atomicvolume) 

が結晶化の前後で変わらないならば， F i g. 4-12から考えられるように. MS-II相の結晶化がS

AXS強度に与える影響は無視できることとなる.
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Fig.4-11 Location of alloy composition in 
the Pd-Au-Si ternary diagram. 

Fig.4-12 Schematic representation of the 
change of electron density of 
partially crystallized specimen， 

in which the crystall ine NS-1 
phase has a composition Pd7.Au... 

このような不均質な組織に対するモデルにあ、いて，積分強度Qはr= 0での相関関数r(0) 

に比例し，

T (0) = (ρp一ρm)2Vf (1-VfJ (4・13)

と表わせる.非品質母相の平均原子容が焼鈍によって，初期と比べあまり変わらないと仮定でき

るならば， r (0) は

T (0) = ( p円山p苛主LVf)2苦Vf (4・14)

とあらわせる.ここで v0 とvp は実験的に定めることができ， v 0 = O. 0131nm3 ， V p 

O.0152nm3 であった .Fig.4-7に示したように， M S -I相には大きさに分布があり，半径Rの

球状粒子の数を n(R) とすると， M S -I相の体積率Vf は

Vf 100

わ仇(R)dR=す π<~) Np 

ここで n(R). = N p F (R)の関係を用いると

< RO)) = 100 

RO FωdR  

(4-15) 

(4-16) 

である. Fig.4-91こ示したNpは式 (4-14)と(4-15)から算出したものである. Fig.4-9に示し
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たように. N p は焼鈍温度でほぼ一定であるから. n (R) はF(R) に比例する.対数正規分

布F(R)の焼鈍時間依存性をFig.4-13に示す. これはSAXS測定より得られたサイズパラメー

タより，式 (4-10)を用いて算出したものである.平均半径の増加にともなって分布が幅広くひ

ろがるようすがわかる.

0.03 

TA= 638 K 

0.-02 "，，36 ksec 

』 ，v-60 ksec 

u. ，v-120ksec 

0.01 

。 5 10 1S 

Dlstoncー.r (nm) 

Fig.4-13 Calculated log-normal size distribution F(r) for the specimens 
annealed at 638K for various times. 

(b) 結品化の速度論

結晶相MS -1相が完全に晶出し終った際の体積分率をV7と表わすと，ある特定の時刻

tにおける変態率X(t)は次式で与えられる.

X (t) 主 (4-17)
Vf 

反応率X(t)と時間 tの関係を表わす速度式は数多いが，ここでは国相より第二相が析出する場合

によく用いられるJohnson-Mehl-Avramiの式 (31.32) 

X (t) 1一切{ー(十)m} (4-18) 

を適用する.すなわち，式 (4-14)を用いて積分強度の時間変化からVf の時間変化を求め，式

( 4-17)からX(t)を算出し，これを式 (4-18)にあてはめて実験データを整理する.式 (4-18) 

に基づきln(1 -ln ( 1 -x) Jを1n tに対してプロットしたい、わゆる JMAプロット)結果

をFig.4-14に示す.得られた直線の傾きから JMAの指数mを求めると1.38-1. 48で，ほほ 312

に相当していた.この指数値は，核生成が飽和Lていて焼鈍中におこらず，拡散のみに支配され
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F ig. 4-14 Johnson-Mehl-Avrami plots of fraction transformed to the MS-1 
phase as a function of annealing time. 

る三次元的な結品相の成長が生じることに対応する値である. 【31， 32) この場合，式 (4-18)に

おける定数 Tは次式のように表わされる. (3 1) 

n 2 

=すkNJ D (4-19) 

ここで

k ( 48π2 V'f )を (4-20) 

であり， Dは相互拡散係数である. Fig.4-4に示したように，異なる 3つの焼鈍温度での焼鈍に

対し，積分強度は同程度の値に飽和している.したがってV'fは定数とみなすことができ， Fig. 

4-11に示した相分離の関係によってV'fはo.27と計算できる. したがって Fig.4-9に示した粒子

数Np から式 (4-19). (4-20)を使って緩和時間Tと拡散係数Dを求めることができる.結果を

Table 4-1に示す.

本研究で求めた速度定数を他の研究者によって報告されている値と比較する.Table 4-2 

に示すように， Pd基の非品質合金の結晶化過程は多くの研究者によって JMAの式 (4-18)によ

り解析されている.結晶相の形態により指数mは変化するが， これに基づいて組織と速度式を対

応づけた研究は数少ない.そのなかで， Pd-Ni-P合金の徴細な球状粒子の結晶化について，

Boswell (33)はmが1.5であったと報告しており，本研究とよく一致した. Pd7SAusSil8合金で、

は結晶化に先だって構造緩和が生じる(文献19，20.本研究第6章に詳述)が， DSC熱分析の

解析から構造緩和をJMAの式で整理すると.Avramiの指数mは O.5である. このことから速度

式に基づいて検討した場合，結晶化機構と構造緩和との聞に直接的な関係は認められないという

回



Table 4-1 Analytical results of the relaxation time T and 

TA 

Int巴rdiffusionconstant 0 as a function of annealing 
temperature TA 

7 D 

633K 
638 
643 

1. 0 X lOss巴C

6.9 X 104 

3.2 X 104 

1. 9 x 10 -21m' / sec 
3.7 xlO-21 

7.1xlO-21 

Table 4-2 Reported values of the exponent， m， and the activation energy 
by using JMA analysis. x is the volume fraction of the 
crystallized region. 

alloy 

Pd83Si 17 

Pd81.8SiI8.2 

Pd80. sSi 19.5 
Pd8oS12o 

Pd 77 • sCusSi IS. 5 
Pd80AU3. sSi IS. 5 

Pd7UAg4Si 18 
Pd83. sSb2S i 14.5 

Pd 4 1 N i 4 1 P I 8 

Pd80Ge20 

Pd72Be28 

Pd7SAusSi 18 

exponent， m 

〔
35(X<0.25)
2 ~2. 4 (xと0.25) 

t41(X<0.5) 
2. 7 (x ~O. 5 ) 
3 -4 

〔
39~40(X<0.3)
2.8 -2.9 (x ~O. 3 ) 

〔
3~4(X<0.6)

1 -2 (x詮0.6) 

2.8 -3.8 
[2~25(MS I) 

4 ( MS-II ) 

1.0士O.1 

[~.~ 
3 -4 

〔
1.5(MS-I)

( MS-II ) 

2 -2.5 
2. 5 :t O. 2 

2.15 

1. 48 ( 633 K ) 

1. 39 ( 638 K ) 

1. 34 ( 643 K ) 

回

actlvatlon energy 

417 (kJ /mol ) 

303 
340 

270， 300 

400 :t 20 
544 
431 
390 :t 10 
536 :t 25 ( MS-1 ) 

370 :t 20 ( MS-II ) 

290 :t 20 
400 :t 30 

260 
212 :t 7 

254 

420 ( MS-1 ) 

Ref. 

6 

6 

18 
6 

8 

11 
14 

13 
18 

33 

34 
35 

36 

this刷ork



ことができる.

結晶相 MS - 1の成長機構から求めた拡散係数 Dは， Table 4-1に示したように

10-2lm2sec-1の程度であった. Fig.4-15に Pd-Si系非品質合金に関する拡散係数Dをそれそ'れ

の合金のガラス転移温度Tq (37)により規格化した温度の関数として示す.本研究て求めたDは，

Pd74Au8Si 18非晶質合金の「スピノーダル分解」の際の拡散係数(14)に一致し， Pd77.5CU6Si16・5

非品質合金中のAuの拡散係数【29)に近い.またPd81 S i 19合金中のAg(38)やPd80Au7Sil3合金中の

Fe (39)の拡散係数の外帰値に近い.一方， Pd80Si20合金中のLi，(43) Ni59. 5Nb刊.5合金中のB(44) 

Fe40Ni40B2o合金中のB，(45)あるいはFe82BI2Si6合金中のSi (46)の拡散係数は上述の拡散係数よ

り2-3オーダ一大きいことが知られており，本研究で求めた拡散係数は「大きな原子の拡散」

(44，州に相当し，置換型原子の協調過程 (co-operativeprocess) (44.46)によると考えられ

る.結品相MS -1の成長には， PdとAuの集合と同時にSiの排出が必要であるが，成長を律速し

ているのは， PdおよびAuの拡散であると考えられる.とくに焼鈍後の拡散係数Dは焼鈍前のDに

比べ小さくなると報告されており (29)本研究で求めたDは両者の中間の値となった.

本研究で求めた拡散係数の温度依存性は， Fig.4-14に示したように，過冷却液体の温度依

存性(29)に平行である.また温度依存性を示す活性化エネルギーは， 420kJ/molであったが，

これはDSC熱分析より求めた過冷却液体状態からのMS -1相の結晶化の活性化エネルギー，

41OkJ/molによく一致した.これらから，ガラス転移温度Tq 以下で焼鈍した場合，急冷凝固時

の非晶質相は過冷却液体状態に変化しており，その状態より結晶相MS -1が品出するものと考

えられる.これは第5章で述べるように構造緩和によるエンタルビー変化から得られた結論に一

致する.

Pd-Au-Si非品質合金において結晶化過程を説明するもうひとつの機構は， ChouとTurnbull

(1 4， 47)によって報告されたスピノーダル分解である.彼らはPd74Au8Sil8非晶質合金をTq 以

下の温度で焼鈍した際，x線小角散乱の角度プロファイルよりスピノーダル分解の可能性がある

ことを指摘した.本研究では試料の熱処理の関係上， T q より 2Kだけ低い 653Kの焼鈍温度で

は， Fig.4-4に示したようにその結晶化は他の焼鈍温度に比べ早く進行した.前途のJMAの式

による解析は 633K-643Kの範囲で行ったが，この式により 653Kで反応率60%の場合を算出

すると，.，約llksecの焼鈍を必要とする.ところが，本研究でば O.6ksecの焼鈍により反応率60%

に達した. もし， このように早い結晶化速度の原因がスピノーダル分解であるならば，スピノー

ダル分解による濃度の波を反映して，電子密度 相関関数T(r)の動径依存性に振動が生じるはず

である. しかし 653K O. 6ksec焼鈍材の相関関数には， Fig.4-5に示した相関関数と同様，何の

振動成分も検出されなかった.またTq より低い温度では，Fig.4-2に示したように，結品相M

S -1相は周期性を示さず均質に分布していることが観察されたことより， Pd76Au6Si18;ド晶質合

金に対する本実験範囲ではスピノーダル分解は生じなかったと思われる
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Fe/PdAu7Si13 (39)， where PdCuSi show Pd・77，sCusSi 1 s， s alloy. 

4. 4 結論

ガラス転移温度T.以下での Pd7SAUsSil8非晶質合金の結品化は二相，すなわちMS

-1結品相と MS -II結晶相への結品化であることが明らかとなったこのうちMS-I相.

はPd78AU22の組成をもっ fcc構造であり， MS-II相は金属間化合物 Pd3Siである. M S -1相

の結晶化の速度を， X線小角散乱 (SAXS)測定結果にもとづいてJohnson-Mehl-Avramiの式

を用いて解析したその結果，焼鈍初期に，すでにMS -1相の核が形成されており，等温焼鈍

中における SAXS強度の著しい増加はMS-I相の成長に対応するものであった. M S -1相

の体積分率はSAXS積分強度より決定され， M S -1相のサイズ分布は対数正規分布を用いる

ことにより，かなりよく説明できる.これらより算出したMS -1相の数の密度はほぼ一定であ

った.粒子の成長の速度は拡散律速であり，その拡散係数の値は他の研究者による報告値，およ

び熱分析によるものとよい一致を示した=
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第5章 金属ガラスのエンタルビー緩和

5. 1 序

金属ガラスは前章までに詳述したように，高温で結晶に変態するが，結品相の晶出以前に

非晶質構造を保ちつつ構造緩和現象をおこす.これは非品質状態のもつ自由エネルギーに連続し

た分布があり，高い自由エネルギーをもっ状態からより低い自由エネルギーの状態へと原子配置

を変化させることによるものである.第l章に述べたように，ガラス状態が過冷却液体状態へと

その構造を変化させるエンタルビー緩和現象は，酸化物ガラスや高分子ガラスに広くみられるが，

本章では金属ガラスについてもその存在が認められるかどうかについて検討を行う.とくに，

クロな原子の移動によって系全体としてどの程度のエネルギ一変化がおこるかに注目し，熱エネ

ルギーの出入，すなわちエンタルビー変化という熱力学的な視点から構造緩和を検討する.本章

ではガ、ラス状態が構造緩和する際のエンタルビー変化を，示差走査型熱分析計 (DS C)を用い

て定量的に測定する.

第 5.2章ではエンタルビー緩和現象の背景となる熱力学的状態について述べる.秩序パラ

メータ Tf を用いて，構造緩和による熱力学的関数の変化を検討する.次に第 5.3章では金属ガ

ラスに対してエンタルビー緩和を検出した例を数種の合金系について示す.合金の選択に際し，

金属ガラスとして一般性をもつよう留意し，広い範囲から選んだ.

まず第4章で，その結品化過程について検討した， Pd-Au-Si非晶質合金についてエタルビ

ー緩和現象を検討する.とくにPd76Au6Si18の組成の合金についておこなう.次に加をCuに置換

した Pd77・5Cu6Si16.5非品質合金について検討する. Pd-Cu-Si合金は， ChenとTurnbu11 (1)によ

って“ Alloy G1asses"と名ずけられ，ガラス状態であることが発表されて以来，広く研究され

ている.代表的な金属ガラスであると言われ，粘性測定の結果では，ガラス転移温度(T 9 )で

粘度は1012ポアズ程度である.

Pd-Au-Si， Pd-Cu-Si非晶質合金はともにPd基の金属一非金属元素の合金であり，その非晶

質相の形成は三元共晶組成に近く (3，4) 非晶質相形成組成は比較的限られている.第3章に述

べたA1基の合金のように，金属間化合物組成に近い組成範囲で非晶質形成能が高い非品質合金も

数多く知られている.たとえば，金属一金属の合金である Cu-Zu二元合金は平衡状態図に多くの

金属間化合物が存在する (5，6)が，それらの組成を含む Cu-25at%Zrから Cu-73at%Zrの広い組

成範囲にわたり，急冷凝固法によって非品質相が形成されること (7-9) などから，金属一非金属

系の非晶質合金とは異なるものとして分類されている.そこで Cu-Zr二元合金について，エンタ

ルビー緩和現象の有無を調べることとする.
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また比較のために，半金属元素のTeとGeの合金について同様にエンタルビー緩和現象を検

討した. Te-Geの合晶質合金はカルコゲナイド系アモルファス材料であり， 1970年初頭に研究が

数多く行なわれた.これは光や電気，熱のエネルギーを利用して，非晶質化，結晶化の転移が容

易な材料であるため (10-1 4) メモリー素子として応用がはかられたことによる (15)Teの原子

配置は二配位に近いとされ，一次元あるいは二次元の網目構造をとっている (16-1 9) 一方，金

属ガ、ラスの原子構造は最密充填に近い配位数11程度であることが知られており， 【20)非品質合金

とカルコゲナイド系非品質半導体とには相異がみられる.急冷凝固法によれば Te-10at%Ge 

-Te-25at %Geの組成で非品質相が形成されるが (21-24) 本研究では15at% Ge-20at % Ge合金

を単ロール法により非晶質相とした.とくに非晶組成であるTessGels非品質合金についてエンタ

ルピー緩和現象を詳細に検討する.

エンタルビー緩和現象はガラス転移点T.近傍での熱の出入によって検出されることから，

T.近傍での熱処理を工夫することによって，より詳細に相転移挙動を検討することとする.ま

たDSC熱分析曲線よりエンタルビー変化を算出し，過冷却液体状態への転移であることを確認

する.非品質金属におけるエンタルビーの変化が，いかなる構造の変化に対応するかについて，

従来報告されている研究結果にもとづいて若干の考察を第 5.5章で述べる.エンタルピー緩和現

象の速度論については第6章で述べる.

5. 2 エンタルビー緩和の熱力学的背景

(創 エンタルビー変化

F i g. 5-1(1)にエンタルピ-Hと温度Tの関係を模式的に示す (25-31) Fig.1-1に示した

体積Vと温度Tの関係と同様であるが，結品状態は融点T..以下で最もエンタルビーの低い熱力

学的平衡状態である. Kauzmann (25)はグルコースのガラス状態について， HとVの聞には温度T

に対して類似の関係があることを示している.温度の上昇により熱平衡的にエンタルビーは増大

するが，これは Fig.5-1(1)ではABCで表わされる.融点T..で潜熱を外界より吸収して液体状

態に融解し(C D) ，液体の温度依存性(D E )を示す.液体が過冷却されると DFMGの経路

によりエンタルビーは減少し，ガラス転移点T.で凍結され， G H 1で表わされるエンタルピ一

変化を示す.このガラス状態にある試料をT.よりも低い温度TA で焼鈍すると，エンタルビー

の低い状態へと緩和する . ( F i g. 5-1 (1)ではHK) .この援和状態は，焼鈍前の比熱とほぼ同じ

比熱をもつので，冷却された緩和状態を有限の速度で加熱すると，未緩和状態と同じ温度依存性

をもっエンタルビー変化(図中JK L)を示す.L点まで加熱すると，この緩和状態の凍結され
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た構造は，原子の大きな熱振動により融解し， LMで示す経路を経て過冷却液体となる.さらに

加熱を続けると前章までに述べたように，熱力学的な平衡状態の最も安定な結晶状態へと相変態

する.この際エンタルビーはFBと減少する.その後の加熱により結晶はBCDEと液体に融解

する.

このようなエンタルビーの増減は，一定速度で加熱し，その閣の試料の熱の出入を検出す

ることによって，定量的に把握できる. F i g. 5-1(2)に Fig.5-1(1)に対応する示差走査型熱分

析 (DSC)曲線を示した. D S Cは単位時間あたりの熱の出入りを検出することから，カヲス

状態のエンタルビー変化(1 H G )はDSC曲線ではih gの平坦な曲線で表される.過冷却液体

状態GFはDSC曲線ではがで示される.同様に結晶化による熱の放出はDSCでは発熱ピーク

fbとして検出され，融点TIII での潜熱の吸収はDSCでは吸熱ピークcdである.一方緩和状態の

DSC曲線は未緩和のガラス状態とほぼ同様の曲線となるが，エンタルビーの増加LMによる吸

熱ピーク1mが検出されることになる.実際このような吸熱反応を熱分析によって検出した例が，

無機酸化物ガラスや高分子ガラスにおいて数多く報告されており (30-36) エンタルビー緩和現

象として知られる現象である.しかし，金属ガラス(非品質合金)においては，このようなエン

タルピー緩和現象は，いくつかの合金に限られる特異な現象(たとえば相分離)によるものと考

えられており (37-40) その解析は未だなされていない.非晶質合金が金属ガラスであるならば，

そのカヲス状態はエンタルピー緩和を示して過冷知液体状態に転移すると予想され，本研究はそ

の定量的把握を試みるものである.

エ
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Fig.5-1 (1) Schematic representation of enthalpy as a function of temperature; 
(2) Schematic DSC profiles for the as-quenched glassy state and 

relaxed state 
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(b) 仮想温度 (Fictive Tel'f1)el"atLre. T.f ) 

ガラス状態の試料を Fig. 5-1に示した温度TA で焼鈍すると，時聞の経過につれエンタル

ビーは減少するが，その際のエンタルビー変化を T9 近傍の温度域について Fig.5-21こ模式的

に示す.温度TA で緩和したヵーラスは，原子配置は若干異なるものの，依然非品質相であるため，

緩和前の比熱とほぼ同程度の比熱を示す， したがって緩和状態のエンタルビーの温度変化は緩和

前のそれと平行であり，緩和状態のエンタルビー曲線は過冷却液体のエンタルビー曲線と温度Tr

で交わる.

一般に，ガラス状態は熱力学的に非平衡状態であることから，温度Tと圧力Pの二つの示

強変数ではその状態を規定できない.そこでToolら川， 42) は，温度Trを仮想温度 (Fictive

Temperature)と呼び，ガ、ラス状態を記述する第三の熱力学的パラメータとみなすことを提案した.

焼鈍前のガラス状態ではTrはT9 に一致し，緩和が温度TA で十分に進行し，過冷液体状態と

なると TrはTA に一致する. このように，TとP以外の秩序度Trを指定すると，ガラス状

態が熱力学的に記述され，ガラス転移の際，ガラス状態と過冷却液体の自由エネルギーの温度微

分が一致する.このとき，Pr i gog i ne-Def ayの関係

ムκ・ムCn ー咽

T V(ムα)2- 1 (5-1) 

が成立し，二次の相転移となる (43，44) ここでs/Cはカーラス転移による圧縮率の変化 sC p 

は比熱変化 sαは体膨張率の変化である. しかし有機物ガラスの詳細な実験より式 (5-1)が

満足されないことから，ガラス状態を一つの秩序度Trのみでは表現できないと指摘されている.

(刊しかしTrによりカ。ラス転移域の挙動を知ることは第一次近似で十分であり (28)実際多く

の酸化物カ。ラス，高分子ガラス等についてTrによって検討が加えられている. 【45-4 8) 

H 

TA Tg 

Fig. 5-2 Schematic repres巴ntationof enthalpy， H， as a function of 
temperature， where T A， T f and T 9 show the annea 1 ing temperature， 

fictive temperature and glass transition temperature， restectively. 
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(ω Tlを用いた熱力学関数の表現

Fig.5-2に示したようにTrを用いて緩和状態のエンタルビーを表現できるならば，未

緩和の状態，すなわち急冷韓国時のヵーラス状態 (as-quenchedglass 以下AsQと略す)を基準

として，緩和したガラス状態 (relaxedglass 以下Relaxと略す)へのエンタルピ一変化

l:. H (Relax-AsQ)は次のように書くことができる.

d. H ( Relax-AsQ) H ( Relax ) - H (AsQ) (5-2) 

f E C p ( h Q ) d T + r c p (L W T + Irrf:fT五Aω el出山la臥叫a以x

ここで比熱Cp (AsQ)とCp (Relax)は実験的にほぼ等しく，また過冷却液体状態(SupercooI ed 

I iquid ;以下Liqと略す)の比熱Cp (Liq)は， C p (AsQ)より l:.C p だけ大きい.すなわち

d.Cp ムCp(Liq)-- d.Cp(AsQ) (5-4) 

Tg の近傍の温度で，実験的にl:.C p は一定で温度によらない. したがって

d. H ( Relax-AsQ) d.Cp・(Tf一Tg) (5-5) 

同嫌に温度Tの過冷却液体へのエンタルビー変化l:.H (Liq-AsQ)は，

d. H (Liq-AsQ) H(Liq) ー H(AsQ) (5-6) 

fT d.Cp dT (5-7) 
vT. -'g 

=ムCp・(T-Tg ) (5・8)

と書くことができる.式(5-8)はTg で凍結されたガラス状態 (AsQ)が過冷却液体(L iq )に対

してもつ過剰のエンタルビーを示す.この関係を Fig.5-3に図示する.温度Tg よりも低い温度

T にガラス状態 (AsQ)が保持されると，その内部構造は準安定平衡状態である過冷却液体状態

へと，その構造を緩和させる.この際Tく Tg であるから式 (5-5)によりl:.H<O，すなわち

発熱反応となる.逆に温度Tg よりも高い温度Tにガラス状態 (AsQ)を保持すると， T > T 9 

であるからl:.H>O，すなわち吸熱反応が生じる.

同棟に過冷却液体(L iq )へのエントロビー変化ム S(L iq-AsQ)は，

(T d.C 
d.S(Liq -AsQ) I ~'rvp dT (5-9) 

JTg T 

ムCp/n(手) (5-10) 
~ g 

と書ける.式 (5-10)で表わされるl:.Sは，凍結されたカヲス状態(ASQ)が過冷却液体 (Liq ) 

に対してもつ過剰のエントロビーに相当する. これは Fig.5-4に示す.温度Tg よりも低い温度

Tにガラス状態 (AsQ)を保持すると，過冷却液体状態 (Liq)へとその構造を緩和させる.この際，

式 (5-10)によってエントロビー変化ム Sは負となり，より秩序のある状態へと，変化すること
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T.より高い温度にカヲス状態 (AsQ)を保持すると，

式 (5-10)によってdS > 0，すなわちエントロピーの増大が生じ，より秩序度の低い状態，よ

T>T。であるからが示される.一方，

り乱雑な構造と変化する.

前述のエンタルピ一変化構造緩和の際生じる自由エネルギ一変化について考えてみると，

エントロビー変化dS (L i q-AsQ)を用いて，過冷却液体状態への自由エネルギムH(Liq-AsQ)， 

一変化ム G(Liq-AsQ)は，

(5・11)TsS (Liq-AsQ) 

(T A'-' (Tムcp
ムCndT- T I 百マ

vTg VTg 

ムCp{T-T日似王)} 

ムH (Liq-AsQ) ムG (Liq-AsQ) 

(5-12) 

(5・13)

テーラー展開を二次までとった近似式ここでさらに，

Y
一2

V
A
 

と表わすことができる.

(5・14)(X' .0) ln c1 + X) 

(5・15)

T ~ T.の場合について式(5-13 )を近似すると，

関

江三主;l
2Tg 

sCp ムG = 

により，



T.よりの過冷度(過熱度)~T=T-T. の二乗に比例して自由エネルギ一変化となり，

このような小さムG(Liq-AsQ)は減少することがわかる.通常の凝固の際には潜熱が伴うため，

ガラス転移は二次の相転移と見ない自由エネルギー変化は無視できる量である (49，50) 従来，

カ。ラス転移点T.では潜熱の出入がないため， この自由エネルギ一変化が重されていたように，

要となっている.式(5-15)によればT= T. 以外の温度T において自由エネルギ一変化~G は

これはガ、ラス状態(AsQ)がいずれの温度でも液体状態 (Liq)より自由エネルギーが大負となる.

ガラス状態は結局は準安したがって，緩和時間の長短の差はあっても，きいことを示している.

F ig. 5-5(a)に式(5-15 )により表わされる自由定平衡である過冷却液体状態 (Liq)に転移する.

Fig.5-5(b)はT.近傍の自由エネルギーGの模式図である (51)エネルギ一変化~Gを示す.

室温から融点以上の広い温度範囲について，自由エネルギーGを模式的に書くと Fig. 5-6 

自由エネルギーが最も低い液体状態が安のように表すことができる.融点T..以上の温度では，

定平衡にあるが，融点以下:では安定平衡は結晶 Iである.さて BakerとCahn(49)によれば，融点、

以下での準安定平衡を考えることができる.彼らによれば結晶相 Iの融点T..以下に液体が過冷

さらに過冷却すると結晶相 Iより却すると結晶相 Iより液体の方が自由エネルギーが高くなる.

さらに過冷却し， T..以下の温度となると準安定非平衡液体の方が自由エネルギーが高くなる.

したがってTm 以下の過冷却液体からは，結晶相 I結晶相Eよりも自由エネルギーが高くなる.

このような原理により急冷凝固法は準安定相をはもちろん結品相Eが晶出することもありうる.

このような結晶相の核生成と成長が抑もし，(52-54) 生みだすことができると説明されている.

このガラス状態は制されると，過冷却液体はさらに過冷却し，ついにはT.でガラス転移する.

Fig.5-51こ示したように過冷却液体状態より高い自由エネルギーをもつことになる.とくに注目

すべき点は結晶相の自由エネルギー温度曲線は凝固の際の潜熱があるため過冷却液体の自由エネ

またこのような自由エネガラス転移の際は接している点である.ルギーと温度曲線と交わるが，

ルギー値の高低(ヒエラルキー)から考えると，過冷液体よりもさらに自由エネルギーの高いカー

ラス状態からの結晶化は，多くの準安定非平衡相の形成の可能性を含んでいることが理解できる.
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5. 3 金属ガラスの熱分析結果

(a) 吸熱ピークの検出

第4章で述べたPd76AusSil8非晶質合金のDSC熱分析結果を Fig.5-7に示す.第 4.2章

に示したようにカヲス転移点(T q )は加熱速度依存性をもっ (Fig.4-10参照)が， O.33K/sec 

では 655Kであった.液体より片ロール法で作製したこの非晶質合金の試料(AsOと略す)のD

SC曲線は，ガラス転移によって連続的に吸熱の方向へ屈曲している.これは過冷却液体の比熱

が，ガラス状態の比熱より大きいため，試料を同じ加熱速度で加熱するためには，より多くの熱

が必要となるためである. 664Kより高温ではDSC曲線は再び平坦となり，完全に過冷却液体

に変化したものと考えられる.第4章に述べたように 673Kより結品相MS -1 (55)の結晶化に

よる発熱が始まり(ピーク温度 692K ) ，続いて， MS-II相 (55)の結晶化による鋭い発熱ピー

ク(ピーク温度 700K)が見られた.

Pd7SAusSil8非晶質合金は以上のようにTq が明瞭に観察されたことから，金属ガラスと

呼ぶことができる.ガヲス状態は前節で述べたように非平衡状態であるから，Tq 以下の温度で
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は過冷却液体へと緩和することが予想される. Fig.5-7に示したように Tq より 17K低い 638

Kで焼鈍すると， T 9 直上の温度に急冷凝固試料 (AsQ)にはみられなかった吸熱ピークが出現

した.これは Fig.5-11こ模式的に示したように，試料が焼鈍中にエンタルビーを減少させたため

に生ずるエンタルビー緩和現象である. 638Kで12ksec焼鈍すると吸熱ピークの高温lRIIでDSC

曲線は平坦となっており，過冷却液体状態と考えられる.結晶化による発熱ピークの大きさ，温

度には変化はみられなかった.しかしながら第 4.2節で示したように， 638 K 12ksecの憐鈍に

より， Pd7SAusSil8非晶質合金中に，ごくわずかに結晶相が晶出しはじめ， 42ksec， 60ksecの時

間，焼鈍された試料では，結品相MS-I相の結品化による DSC熱分析による発熱はほとんど

検出できない.またこの試料ではMS-ll相の結品化温度も低温側にシフトしている.これ

はPd78Au2 2の組成で表わされる MS-I相が結晶化することにより，非晶質母相の組成が変化し

たためと考えられるが，吸熱ピークは依然として存在した.
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また同様に片ロール法により作成したPd8 2 ~ "Au" S i 1 8 ( X = 2， 4， 8 )非晶質合金を，そ

のTq 以下で焼鈍した試料についても吸熱ピークが観測された. しかし，これらの合金ではT9

が結品化開始温度に近いので吸熱ピークは結品化による発熱ピークにマスクされやすく，とくに

Pd82Si 18合金では焼鈍中の結晶化反応がすみやかに起こるため吸熱ピークは検出できなかった.

Pd-Au-Si合金においてはスピノーダル分解による二相分離が生じることが指摘されていたが (56)

第4章で述べたように， X線小角散乱測定の結果はこの可能性のないことを示した.したがって

二相分離過程が，上述の吸熱ピーク生成の原因とは考えられない.

吸熱ピークが形成される現象が一般に金属ガラスについて認められることを示すため，い

くつかの合金について検討をすすめる.まず Pd-Si にCuを加えたPd 77 • SCU6Si 16.5非晶質合金を

片ロール法により作成し， D S C熱分析をおこなった.液体急冷したままの非晶質相 (AsQ)の

試料，および 593Kで焼鈍した試料の熱分析結果を Fig.5-8'こ示す.加熱速度0.33K / secの場

1..5 ksec 
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Fig. 5-8 Thermal analysis of the Pd 77 • 5Cu6Si16. 5 amorphous alloy annealed 
at 593K for 4.5ksec and 42ksec， where the heating rate was 
0.33 K / sec. 
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合， AsQの試料のTq は 626Kであり，二つの結晶化による発熱ピーク温度は 676Kおヒび 730

Kであった Tq はChenυ，57)の報告値より約15K低いが結品化温度はほぼ一致した. 593Kで

焼鈍すると Tq 直上に吸熱ピークが検出され，42ksec焼鈍すると， 4.5ksecに比べ吸熱ピークは

大きくなった.このような吸熱ピークはPd-Au-Si非晶質合金のそれと同様，エンタルマー緩和現

象を表わすものと考えられる. Pd-Cu-S i合金の吸熱ピークは， iPd-Cu-Si合金ガラスの形成」の

発見(けと同時に報告されていたが，エンタルビー緩和現象としての検討はなされていなかった.

エンタルビー緩和現象の存在はこの非品質合金を「ガラス」と名づけるに十分な証拠であると考

えられる.

金属元素のみからなる非晶質合金の代表的なものとしてCu-Zr合金について Fig. 5-9に結

果を示す.CUK Zr 1 OO-K (x =40，43，48，50，52，54， 60at % )非品質合金はArカ、、ス雰囲気の単ロー

ル法により作製し， x線回折測定によってすべて非晶質相であることを確認した.とくに

CU40Zr60， CU43Zr57， CU48Zri2合金については， E PM Aによりその組成を定量分析した上，急冷

韓国時に不純物(とくにSi)が混入していないことを確認して本研究に用いた. Fig.5-91こ示し

たようにCu刊 Zr52の急冷凝固試料 (AsQ)のDSC曲線にはガラス転移がみられ，図に示した加

熱速度O.33K /secではTq は 684Kであった.これはすでに報告されている値と比較的よく一

致した. DSC曲線は 691Kより 710Kの温度範囲で平坦となり，過冷却液体状態に転移したも

のと思われる. 710Kより高温に発熱ピークが検出されたが， 751Kまで加熱し冷却した試料の

X線回折実験より，この発熱はCuZr2およびCu1 OZr7の品出によるものであったこれは他の研

究者の報告に合致する (7，62)さらに高温の発熱ピークは結晶相の相変態 (58，63)あるいは試

料の酸化反応(7，8，64-69)によるものと考えられている.本研究では，①DSC熱分析後の試料

のX線回折パターンが上述の 751Kまで加熱し冷却した試料のそれと変化がないこと，②極度に

試料表面が変色した焼鈍材のDSC曲線にはこの発熱ピークが検出されないこと，から後者の考

え方が妥当と思われる.

Cu48Zr52非品質合金をTq より 41K低い 643Kで焼鈍すると Fig.5-9に示したように，

Pd-Au-Si非晶質合金の場合と同じく Tq 直上の温度に吸熱ピークが検出された 2.4ksecおよ

び30ksec焼鈍した試料にみられるように吸熱終了後， D SC曲線が平坦になって過冷却液体状態

に転移していることから，エンタルビー緩和現象によるものと考えられる.なii1548. 6ksec焼鈍

した試料は試料表面の酸化が著しく，焼鈍中に酸化物層により結品化が保進されるため (65-67，69)

DSC熱分析中の結晶化による吸熱ピークは減少し，低温側へシフトした.このためエンタルピ

一緩和による吸熱ピークは結晶化による発熱にマスクされ，ほとんど検出できないほど小さくな

っている.

上述のCu48Zr52非品質合金にみられた吸熱ピークは， CU40Zr60， CU43Zr57非晶質合金をTq

以下で焼鈍した試料についても明瞭に観察された. したがって Cu-Zr非晶質合金は金属元素のみ
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からなる合金であるが，エンタルビー緩和はPd基合金と同様に生じ，非品質合金について，より

一般的に見られる現象であることがわかった.
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Fig. 5-9 Thermal analysis of the CU48ZrS2 amorphous alloy annealed 
at 643K for various period， where the heating rate was 
O. 33K /sec. 

(b) 吸熱ピークの比較

以上の金属ガ、ラスにおける吸熱ピークを比較する.試料の量を多くし，熱分析の感度

を向上させることにより測定したDSC曲線を， T 9 付近の温度域についてFig.5-10，Fig. 

5-11およびFig.5-12'こ示す. ここでは加熱速度をO.33K / secと一定にした. Pd76Au6Si山

l町



Pd 77 • 5Cu6Si 16・5. CU48Zr52の各非晶質合金において，焼鈍前の未緩和状態(AsQ)の試料にはTg

直上にごくわずかな吸熱ピークがみられる. これは試料のDSC熱分析による加熱のため.T。

に至るまでに焼鈍を受けるためである. このようなエンタルビー緩和に起因する小さな吸熱ピー

クは，詳細なDSC熱分析を行なった研究においてすでに報告されていた.たとえば('hen(1. 70) 

はPd-Cu-Si合金について. Chouら(56)はPd-Au-Si合金について，その急冷凝固材 (AsQ)のDS

C曲線に吸熱ピークを検出してお、り. Pd-Ni-P合金 (36.70)CU-ZU合金 (58.64) についても論

文記載のDSC曲線には吸熱ピークがみられるが，とくにこの吸熱ピークに注目して検討を加え

ることは従来されていなかった.

さらに比較のためにTeと化合物TeGeの共晶組成であるTe85Gel5非品質合金のDSC曲線を

Fig.5-13に示す. TeS5Ge 15の急冷擬固した試料(AsQ)には. T 9 (407 K )よりすこし低い温度で

弱い発熱反応がみられた.またTg 直上には弱い吸熱反応がみられ，約 450Kより結晶化による

発熱反応が検出された TIJおよび結品化温度は従来報告されている値と一致した (22-24) 

Fig.5-10ないしFig.5-13に明瞭に検出される焼鈍試料の吸熱ピークは. Tg より低い温度

で焼鈍した試料すべてについて共通にみられる.これらに共通するピーク挙動は次の二点である.

①吸熱ピークは焼鈍により時間とともに増大し鋭くなる.

②吸熱ピーク温度は焼鈍初期はTg 付近にあるが，その後，焼鈍時閣の増加により高温へシフ

トする.

Table 5-1に本研究で用いた試料と焼鈍温度を示す.焼鈍温度がTg より低い場合.Pd82Si 18合

金を除くすべての試料について吸熱ピークが検出され，上述の結果①②を満足していた.

Table 5-1 Studied alloy compositions and thelr annealing temperatures. 
Annealed specimens showed the endothermal phenomena above Tg 
on DSC thermal analysis. 

Alloy Tg Annealing temperature 

Pd 17• sCu.S i，.. s 626K 543K. 573K. 593K. 603K 
Pd7.Cu6Si， s 630K 573K 

Pd..Si'8 642K 523 K. 573 K 
Pd80Au2Si，8 645K 623K.638K 
Pd78Au.Si ，8 650K 638K 
Pd7 ， ~U5C ， P 655K 613 K. 623 K. 633 K. 638 K. 643 K. 6S~ K 
Pdヲ 4AlltJ: h 6J【 K 638 f( 

Cu40Zr60 654K 633 K. 643 K. 653 K 
CU.3ZrS1 673K 633K. 643K. 653K 
'Cu..ZrS2 684K 643K. 653K. 663K. 670K. 683K 

Te8sGe，s 407K 363 K. 377 K. 386 K. 393 K. 418 K 
Te83Ge" 418K 392K 
Te80Ge20 436K 392K 
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Pig.5-11Iこ示した Pd-Cu-Si合金や， Pig.5-12に示した Cu-Zu合金の長時間焼鈍試料では，

焼鈍中に結晶化が進行し， D S C測定における加熱時に結品化が促進されるため，結晶化による

発熱ピークが低温にシフトし，吸熱ピークにオーパーラップした.Pig.5-13に示したTe85Gel5合

金は等温焼鈍による結品化はX線回折実験では検出されず，前述の発熱ピークと吸熱ヲークの重

複は見られない.これはTe85Gel5合金が結晶化に対し熱的に安定性を有していることを示し，以

後の定量的解析においても好都合であった.

P ig. 5-10ないしPig. 5-13に示した吸熱ピークは， P ig. 5-1に模式的に示したエンタルビー

緩和によるものと考えられる.このような吸熟ピークは純白の非晶質相(71， 72)や， Se-T巴 (73)

Se-As (74-7S)のようなカルコゲナイド系非晶質半導体に検出されたものと同ーの挙動を示して

おり，さらに酸化物ガラス (47，.48，74，77，78)や，ポリスチレン (30，32，35，79)グルコース (25)

などの有機高分子ガラス (30，31，80，81)における吸熱現象と同様の挙動であった. したがって金

属カヲスに生じた吸熱現象は広く一般のガラスに共通なエンタルビー緩和現象であると考えられ

る.

(c) 頓熱量

T9 直上の温度域に現われる DSC吸熱ピークは，緩和したガラス状態が，加熱により平

衡相の過冷却液体状態に転移する際，過熱されることにより生じるものである.D S C曲線は単

位時間に試料に出入する熱量qを記録するが，温度Tが時間 tとともに一定速度αで増大すると

き， DS C曲線は，標準試料との比熱の差ム Cp を表わす. したがって吸熱ピーク面積Sは

rtz rTZ 
S = I qdt = I ムCpdT d.H 

Vtl vT1 

( 5 -16) 

となる.吸熱ピークの面積Sから算出される熱量は， Pig.5-1に示したように，焼鈍中のエンタ

ルビー減少量l!..H，すなわち矯造緩和の程度に対応する.

DSC熱分析装置に起因するペースラインの変動は，試料を結晶化完了温度以上までDS

C熱測定を行った後，試料を冷却し， D S C測定セルより取出すことなく同一条件下で再加熱し

再測定することによって求めた.このベースラインに平行に過冷却液体状態のDSC曲線を外挿

した基準線と，吸熱ピーク部分のDSC曲線とで固まれた部分 (Pig.5-14の斜線部分)の面積よ

り熱量を算出した.Pig.5-10ないし13に示したDSC曲線は装置に依るベースラインの変動を上

記の方法により補正して示したものである.

上述の手順により算出した吸熱量を，焼鈍試料の焼鈍時間の関数として以下に示す.

Pd76Au6Si18非晶質合金の吸熱量をPig.5-14に Pdn.5CusSi 1 s. 5非晶質合金を 603Kで焼鈍し

l田



Cu40Zrso非品質合金についてそれぞれた試料の吸熱量をFig，5-15に示す， CU48ZrS2， CU43ZrS7， 

Te8sG巴15合金についてはFig， 5-19に示す.吸熱量の焼鈍時間依存性に関す181こ，Fig， 5-16， 17， 

る共通点は次の4点に要約できる.

①吸熱量は焼鈍時間とともに増大し，ある値で飽和する.

②焼鈍温度が高いほど，吸熱量は時間的に早く増大する.

③焼鈍温度がTgより低いほど，吸熱量の飽和値(最大値)は大きな値となる.

④Te8sGels合金以外の非晶質合金では，吸熱量が最大値に達した後，減少する.

およびDSC熱分析による結晶化の発熱ピークの減少から考えると，X線回折測定，

④の吸熱量減少は試料の焼鈍中の結晶化によるものである.第4章で結晶化過程を検討した

fcc構造のPd78Au22Pd7SAusSil8非晶質合金については， Fig， 5-7にDSC曲線を示したように

Pd3Si結晶 (MS しかし，国溶体(M S -1相)が一部にあらわれても吸熱量は増大し続けた.

Pd77， sCusSi 16，5合金で、は結品相の晶出と同時に

Pd-Cu-Si合金と同様であった， Te8SGelS合Cu-Zr二元系合金の場合も，

-II相)が発生すると吸熱ピークは消失した.

吸熱量は減少しはじめ，
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F i g. 5-18に示したように明瞭に飽和の傾向(上記①)を示すも金は焼鈍中に結晶化しないので，

したがって吸熱ピークを示すようになる構造緩和(ヱンタルビー緩和現象)は，のと思われる.

結晶化とは別個の熱安定化現象である.

Fig.5-20とFig.5-2HこTe85Ge'5合金と Pd76Au6Si，8合金における吸熱量と吸熱ピーク温度

その小さな吸熱ピでは，の関係を示す. Te85Ge'5合金の場合(F i g. 5-20) ，急、冷凝固試料(AsQ)

ーク(F ig. 5-13参照)の温度は 416Kであったが，短時間の焼鈍によりピーク温度がいったん低

その後の焼鈍により，吸熱ピーク温度と吸熱量は比例関係となった.吸熱量が焼鈍時間下した.

に対し飽和した後は，吸熱ピーク温度も変化せず吸熱ピーク形状には変化はなかった.Fig.5-20 

とFig.5-21に示されるように，焼鈍温度によらずーっの直線関係があることから，焼鈍温度にか

なお Pd76Au6Si'8合金かわらず一連の定まった状態を経て，緩和が進行することが理解できる.

Fig.5-21に示さではPd7SAu22組成のMS -1相が晶出すると，非晶質相の組成が変化するため，

さらに MS-II相の発生により吸熱れる比例関係からはずれて，吸熱ピーク温度が高くなった.

1.00 

300 

n

u

n

u

 

n

u

n

u

 

吋

4

4

1

一
言
ヒ
¥
」
「
}
ち
@
工
一
口

E
包
三
口
司
C
凶

/ 
ロ
白

/ 
コ

Q 

ロ363K

t;. 377K ・386K

q p o0393K  
ノ

Te..Ge 85-~15 

量は減少した.

n

u

n

u

n

u

n

u

n

u

 

n

u

n

u

n

u

n

u

n

u

 

F
コ

'

匂

司

』

司

4

・1

{ち
ε
¥
h
}
申

0
2ム
-oE』
由
工
申
D
h
u
E
凶

/.， '.， ラ .、
αコ
0
6 ASQl持nched

錯。(TJ Lll， ， ， I I I I I 

660 665 670 

Endothermol PeロkTemperoture (Kl 

410 
。

0 
655 

Endothermal Peak Temperature (K) 

Fig.5-20 
The values of the heat absorption as a 

function of the temperature of endoth巴rmal
peak for TeSSGel5 annealed at VarlOUS 

temperatures. Fig.5-21 

The values of the heat absorption as a func-

tion of the temperature of endothermal p巴ak

for Pd7SAusSi '8 annealed at var lOUS temp巴ra-

tur巴S

112 



アップ・クェンチンゲ (up-quenchi ng) (d) 

前節までに，焼鈍によって吸熱ピークが増大し焼鈍温度に応じた吸熱量の飽和値に達す

ることが明らかとなった.本節では，低温で長時間焼鈍することにより緩和の程度を大きくし

この高温再焼鈍の熱処理をより高温で再度焼鈍する.したがって吸熱量が大きくなった試料を，

アップ・クェンチされた試料の緩アップ・クェンチング(up-quench i ng)と呼ぶことにすれば，

和量は，その焼鈍温度で急冷凝固によって作製されたガ、ラス状態の試料(以後急冷凝固材(AsQ)

と呼ぶ)を焼鈍したときに得られる最大緩和量より大きい.本節ではアップ・クェンチされた試

料(以後アップ・クェンチ材と呼ぶ)における吸熱ピークの挙動と吸熱量の変化について述べる.

そのDSC吸熱TessGels1ド晶質合金の急冷凝固材(AsQ)を 363Kで 906ksec焼鈍すると，

ピークから求めた吸熱量は 417J/molとなる (Fig.5-19参照).この焼鈍材を30K高い 393K

アップ・クェンチ材の吸熱量はFig.5-22に示したようにで再度焼鈍する(up-quench i ng) . 

117J/molより減少した.Fig.5-22には比較のために急冷凝固材 (AsQ)を 393Kで焼鈍した

393Kにアップ・クェンチされた試料の吸熱量は際の吸熱量の時間変化(F i g. 5-19)を示した.

393Kの飽和値に達することがわかる.同様の現象はグルコースの密度変化についてす
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およびここでは 623Kで60ksec，Fig.5-23に Pd76Au6Sil8非品質合金の場合を示す.

184ksec焼鈍した試料を20K高い 643Kにアップ・クェンチした.図に示すように前焼鈍のない

このとき前焼鈍の 623Kで焼鈍時間の長い 184Pd76Au6Sil8合金の 643Kの飽和値に近づいた.

これは，大きく緩和した焼鈍材ksecの試料は60ksecのそれよりもゆっくりと飽和値に近づいた.

はその原子配置が安定化しているため，新しい飽和値への転移が遅くなるものと考えられる.

アップ・クェンチ後の焼鈍により，吸熱ピークは低Pd76Au6Si 18の両者とも，Te8sGel5， 

温側へとシフトした吸熱ピーク温度と吸熱量の関係をFig.5-24とFig.5-25に示す.急冷凝固材

アップ・クェンチ後

したがってアップ・クェンチ後の焼鈍

は，急冷韓国材(AsQ)の緩和過程を時間的に逆に進むものと思われる.

(AsQ)についての関係 (Fig.5-20とFig.5-21)を両図中に直線で示したが，

• 

の吸熱ピーク温度と吸熱量の関係はほぼこれに一致した.
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and 184ksec a r 623 K. 

114 

Time Ann・aling

Fig.5-23 



/ 
ゾ/おおl吋

/ ノ。 up Qu官、ched
at 393K 

Te.. Ge 85 -~'5 

500 

1400 
←、

E 3OO 
Z 

~ 200 
@ 

.t: 
喜100
E 
UJ 

ι15 ι10 
o 

Endathermal Peak Temperature (K) 

The values of the heat absorption as a function of the 
temperature of endothermal peak for up-quenched Te8sGe，s 

specimens， Samples were up-qu巴nched at 393 K after 
preannealing for 906ksec at 363K， The line shows the 
relation fOr the samples directly annealed below Tg as 
shown i n P i g， 5-20， 

Fig， 5-24 

/。

400 

300 

200 

100 

一万
E
¥同
}
言
語

Z
3
E』
申
F

乞
O
R
M
C
凶

670 

Annealed 
at 643K 

o 
655 660 665 

Endothermol向。kTemperature (K) 

The values of the heat absorption as a function of the 
temperature of endothermal peak for up-quenched Pd7SAusSi，8 

specimens， Samples were annealed at 643K after preannealing 
f or 60ksec at 623 K (open c i rc I es) and f or 184ksec at 623 K 
(closed circles)， The lines show the ralation for the samples 
direct1y ann巴aledat 643K as shown in Fig， 5-21. 

115 

Fig， 5-25 



(副可逆性

Pd76Au6Si 18非晶質合金をTq より32K低い 623Kで焼鈍すると吸熱ピークが出現する.

Fig.5-26にそのDSC熱分析曲線を示した 623K 30ksecの焼鈍試料を石英管内に真2封入した

後，電気炉に装入し，熱分析と同ーの加熱速度0.35K / secで 671Kまで等速加熱を行った.

671Kは吸熱反応が終了する温度である.この後，石英管を水中に投入し急冷した.この急冷

試料を熱処理の模式図， F i g. 5-26(a)，に示すように試料(d)とする.試料(d)のDSC熱分析曲線を

Fig.5-26(d)に示す.試料(d)には吸熱ピークは観察されず，結晶化による発熱部分も含め，急冷凝

固材 (AsO)のDSC曲線Fi g. 5-26(b)と一致した.

上述の実験結果は， 623Kの焼鈍によって緩和したガラス状態が， 671 Kまで加熱された

ことによって，過冷却液体となっており，その状態より急冷されたため，急冷凝固材 (AsO)と

同じガラス状態に戻ったことを意味している.

上述の熱処理を受けた試料ω)を， T q 以下の焼鈍温度 623Kで、再度18ksec焼鈍すると，

F i g. 5-26(e)に示すように，吸熱ピークが出現した. この吸熱量 196J/molは，急冷凝固

材 (AsO)を 623Kで18ksec焼鈍した試料における吸熱量， 188 J /molとよく一致した Fi g. 

5-26(a)の熱処理，すなわち等温焼鈍，等速加熱，そして急冷という操作は，吸熱ピークの出現，

消滅という熱処理サイクルの下での可逆性を明らかにしたが，この可逆性は3固まで繰り返すこ

とが実験により確かめられた.

この熱処理法によって， Cu 刊ZrS2非晶質合金 Pd 77 • sCu6Si，S. 5非品質合金においても吸

熱ピークの出現・消滅が繰り返されることを確認した. Fig.5-27にPd77.SCUsSl，s・5 合金の場合

を示す. この際，吸熱反応終了後の 662Kまで試料をDSC熱分析装置内で加熱し， 662Kで試

料をセル内よりとり出し，アルミニウム板にはさみつけることにより冷却した. この急冷によっ

てFig.5-27ωに示すように，急冷凝固材 (AsO)のDSC曲線と類似の曲線を得ることができた.

したがってPd-Cu-Si合金の 662Kにおける過冷却液体状態そガラス化するには，融点以上の液体

からガラス化する際に必要なほど大きな冷却速度は不要であることが示唆される.

Te8sGe，s合金においても，上述の熱処理法により，吸熱ピークの出現消滅のサイクルが生

じることを確認したこれは近年Malinochkaら(82)によっても報告されている.以上，ガラス状

態 (AsO)は焼鈍によって吸熱現象を示すような緩和状態に変化するが，その形成と消滅は，サ

イクル的な熱処理により可逆性を持つことが明らかである.また吸熱現象は緩和したガラス状態

の過冷却液体への転移によるものであることが確認される.
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Fig.5-26 DSC thermal anlalysis of Pd7SAusSil8 amorphous alloy at the 

h巴atingrate of O. 33K /sec. 
(a): Schematic diagram of h巴attreatment. sCp shows the 

difference of specific heat between the amorphous state 

and the super cooled liquid. 
(b): Thermal analysis of the as-qu巴nchedspec lmen. 
(c): Thermal analysis of the specimen annealed at 623K for 30ksec. 
(d): Thermal analysis of the specimen quenched from 671K after 

heating (c). 
(e): Thermal analysis of the specimen annealed at 623K for 18ksec 

after heat tr巴atment(d). 
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Fig.5-27 DSC thermal analysis of Pd 77 • SCU6Si 16.5 amorphous alloy and 
schematic diagram of heat treatment. 
(2): Thermal analysis of the specimen annealed at 603K for 5ksec. 
(3): Thermal analysis of the specimen quenched from 662K after 

heating the specimen (2). 
(4): Thermal analysis of the specimen annealed at 603K for 5ksec 

after heat treatment (3). 
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緩和によるエンタルビー変化4 5. 

DSC熱分析は試料に出入する熱量変化を測定するので，加熱中の比熱変化を測定できる.

したがって比熱を温度で積分することにより，エンタルビー温度曲線を求めることが可能である.

本節ではFig，5-1(a)に模式図として示したエンタルビー温度曲線を実測のDSC曲線より算出す

DSC熱分析計は比熱の絶対値測定に対しては原理上精度に難点があるが，相対値とる.なお，

して比熱を求める際には十分な精度を有する(第2章参照)，本節では，急冷凝固材料 (AsQ) 

エンタルピ一変化ム Hを算の比熱を基準にとって，定圧比熱変化6.Cpを温度の関数として求め，

出することとした.

Pd7SAUsSil8非晶質合金を 612Kで焼鈍した試料について算出したエンタルビー変化

ここで急冷凝固材(AsQ)のDSC曲線を基準としたが.Fig， 5-10に示したよをFig，5-28に示す.

よって急冷凝固材(AsQ)おように，焼鈍した試料のDSC曲線は 640K付近まで一致している.

Tq 前後の温度で過冷却液

体状態の比熱に変化するため.Fig，5-28に示すようにエンタルピ一変化d.Hは温度上昇とともに

増加する.急冷凝聞材(AsQ)はほぼなめらかにム Hは増加するが，焼鈍した試料はTq 直上に吸

ぴ焼鈍した試料のエンタルピ一変化ム Hは温度によらず一定である.

その温度でム Hは急増する.なお，吸熱反応後は過冷却液体に転移す熱反応を・有することから，

でも焼鈍した試料でも同ーの値でることから，その温度でのエンタルビーは，急冷凝固材(AsQ)

たとえば 612K 60ksecの焼鈍試料は 671Kで吸熱現象が終了する (Fig，5-10参照)から，

383 J /molに一致の過冷却液体状態のもつエンタルビー変化ム H=671 Kでは急冷凝固材(AsQ)

ある.
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する. Fig.5-281こ示したエンタルピ一変化と温度の関係は，このような方法により，過i''"却液体

状態のもつエンタルビー変化を一致させることにより， D S C曲線の積分から算出されたもので

ある.

焼鈍時聞が増すにつれ， D S C曲線は高温へシフトしたが，これに対応して， Fig.5-28の

エンタルピ一変化が高温にシフトして急増する. これは焼鈍によって原子の移動度，粘性が増大

する【83)ことに対応する現象である.焼鈍温度 612Kでのエンタルピ一変化をFig.5-28で比較す

ると，焼鈍時間の培加とともに 612Kでのエンタルビー変化をFig.5-28で比較すると，焼鈍時間

の増加とともに 612K でのエンタルビーは減少していることがわかる.この減少量~H は. D S 

C曲線の吸熱ピークから算出した吸熱量と一致する.エンタルビーの減少は吸熱量の飽和する焼

鈍時閉まで続くが，焼鈍温度でエンタルビー減少量が最大となる点を各温度に求め.Fig.5-291こ

示す.ガラス転移温度T9 よりも焼鈍温度が低いほどエンタルビーの最大減少量が大きく，緩和

の程度が大きいことを示している.なお結晶化によるエンタルピー減少は約4200J /molであり，

緩和による減少量の約10倍であった.

同様に，緩和量が最大となった試料についてのエンタルビー変化をCu刊 Zr52.Te85Ge'5合

金についてそれぞれFig.5-30，5-3Hこ示す.エンタルピーの温度変化はPd76Au6Si，8 合金の場合

とほぼ同様であった.

Fig.5-28から31までの図には急冷凝固材(AsQ)における過冷却液体状態のエンタルビー温

度曲線を低温側へ外挿して示した第 5.2章で述べたエンタルビー緩和の機構により吸熱現象が

検出される時.Fig.5-29から31に示した焼鈍試料のエンタルビー最大減少値は，過冷却液体のエ

ンタルビーに一致することになる. Te85Ge'5合金については，実験焼鈍時間内で未だ緩和が飽和

していない 363Kを除き，過冷却液体のエンタルビー値によく一致した. しかし Pd76Au6Si'8， 

Cu48Zr52合金では一致していない. これは次の二点によるものであろう.①急冷凝固材 (AsQ) 

のDSC曲線に示されるように， T 9 直上に弱し、吸熱反応が存在する.これはDSC熱測定中に

試料が緩和することによるものであるが，この吸熱反応と，結晶化による発熱反応に固まれる，

約10Kの温度範囲の過冷却液体状態の比熱をもとに，エンタルビー変化を算出している.この温

度範囲においては比熱はわずかではあるが，温度依存性を示すので，エンタルピ一変化は二次曲

線で近似した.このような解析方法には大きな実験誤差が含まれでる.②第 5.3章で述べたよう

に緩和が進行した試料には結晶化も生じ，さらに組成も変化する.

第 5.3(d)節に示したアップ・クェンチングの熱処理によって生じるエンタルピ一変化

はFi g. 5-32に示した模式図で説明できる.温度T，で焼鈍され，過冷却液体状態となった試

料(あるいはT，以下で焼鈍され，その仮想温度(fictivetemperature， T r )がT，であるよ

うな試料)が温度T2 における平衡状態へと変化する.温度T2 での準安定平衡はエンタルピ-

~ H 2 へとエンタルビーを増加させる. したがってT2 にアップ・クェンチされた試料において
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このようにアップ-クェンチンDSC熱分析で検出される吸熱量は減少するものと考えられる.

グという熱処理によって，エンタルビーが過冷却液体状態の上下どちらの値であっても結局は平

衡である過冷却液体に近づくことが明らかとなった.

吸熱現象が熱処理によってサイクル的に出現・消失する挙動はFig.5-33に示した模式図に

DSCの早い加熱によより説明できる.温度TA でエンタルビーム HA に減少した焼鈍試料は，

Tq 直線の温度になると，原子移動速度が大きくなり，過冷却液り，T f を越えて過熱される.

Tq この際吸熱反応として検出されるエンタ 4レピーの増大を生じる.体に転移できるようになる.

より急冷されると液体よりの急冷凝固材 (AsQ)と同じエンタルビーをもっガラス状態となるの

このようにエンタルビーは熱処

Fig.5-26および27に示した実験結果より理解できる.

で，再びTA で焼鈍されるとエンタルピーは.d.H A に減少する.

理によりサイクルを描くことが，
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5. 5 エンタルビー緩和による構造変化

エンタルビー緩和は熱力学的には，非平衡なガラス状態が準安定平衡である過冷却液体状

態に転移する過程である.この際，エンタルピー減少量からみると，急冷凝固材 (AsO)のガラ

ス状態はTq の過冷却液体状態を凍結したものであり，十分に緩和した試料のガラス状態は焼鈍

温度TA の過冷却液体の凍結状態に相当する. したがって急冷凝固材 (AsO)と緩和した試料と

の原子配置 (configuration)の相異は Tq の液体と，TA の液体との原子配置の相異に等し

い.本研究に用いた二三の合金においてこの相異を回折実験により検討した.

通常のX線回折測定の結果 Pd76Au6Sil8合金 Pd77・5Au6S116・5合金.Te85G巴15合金に

ついて，急冷凝固材 (AsO)と緩和した試料とには顕著な相異はみられなかった.またX線小角

散乱 (SAXS)測定の結果は， Pd76Au6S i I 8合金について Fig.4-4に示したように，ごくわず

かにその強度および積分強度が減少した. しかし，その変化量は徴弱であり定量的な解析は不可

能である.透過型電子顕微鏡 (TE M)観察によれば， Fig.4-2に示したように，ごくわずかな

コントラストの変化がみられるが，明視野像，電子線回折像とも明確な変化としては検出できな

い.これらの実験結果は焼鈍中に結晶化が生じなかったことを示すが，エンタルビー緩和による

構造変化をとらえるほど敏感ではなかったと言えよう.

実際，他の研究者の報告も，ヱンタルビー緩和による原子構造変化が小さいため研究者に

より，あるいは材料により結果が異なっている.たとえば Se-l0at%Te合金 (73)はエンタルビー

緩和現象が顕著に検出されるが， X線回折像は緩和によりまったく変化しない.ところがSAX

S強度は焼鈍初期に比較的大きく減少すると報告された (73)一方， CU40Zr60非晶質合金はエン

タルビー緩和現象を示すが (84)そのSAXS測定結果は，急冷凝固材と何の相異も検出されて

いない (88)中性子小角散乱もCu40Zr60合金について同様な結果を得ている (89)これに反し，

Garocheら(90)はCu46Zr54合金の焼鈍材はX線回折像がわずかに強くハローの幅が狭くなったと

報告し， Sadocら(91， 92)はCU40Zr60焼鈍材のEXAFS測定より，急冷凝固材 (AsO)と比べ，

Cu-Cu原子対の位置，距離には変化はないが Zr-Zr原子対の相聞には変化が生じることを示し

た彼らの研究によれば Zr-Zrの原子間距離は遠くなるが， Zr原子のまわりのZr原子の配位数

が増加し，すべてのZr原子が同ーの配置数をもつようになる. X線回折による詳細な研究は

Egamlら(93-96)によって行なわれた.数%以下の回折強度変化を精密に解析することにより，

結晶化や，短範囲規則の形成とは逆に，より均一な原子配置をもっ非晶質構造へと緩和すると結

論している.有機物ガ、ラスの分野では，エンタルビー緩和現象が明瞭にみられるプロパンー

(1. 2)ジオールの加熱中のメスパウワー測定により，緩和は原子間距離を平均化させると指摘

されている (97)したがって金属ガ、ラスから，カルコゲナイド半導体，ポリマーにわたる広範囲

なガラス材料において検出されるエンタルピー緩和現象は，原子配置としてはより均ーされた構
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造に変化する現象に対応するものであると結論できょう.

熱力学的な観点からは.T q で凍結されて形成されたガラス状態が焼鈍温度で平衡となる

際，凍結されていた自由度(おそらく並進の自由度)が回復されたことに相当する. したがって

系を形成するすべての原子が緩和に関与するので，二次元的に模式図を示すならば. Fig.5-341こ

示すような原子移動と考えられる.すべての原子位置を変え，ガラス状態に存在した不安定な原

子聞の結合を緩和し，より安定な非結晶構造に変化するものと推測される.この際発生するエネ

ルギーをエンタルビーの減少として検出していると考えられる.

吸熱現象を説明するエンタルビー緩和現象とは異なる機構は次のように考えられる.緩和

はエンタルビー変化としては過冷却液体の方向に進むけれども，液体状態に予想される均一性の

ある原子構造に変化するのではなく，局所的に原子が規則性を有し短範囲秩序(short-range 

order)を形成し，焼鈍の際に形成されたこの短範囲秩序がガラス転移点Tq で融解すると考える

ものである.第7章で述べるように，金属ガラスにおいて焼鈍により短範囲秩序が形成されるこ

とが多くの研究者によって報告されている.この短範囲秩序はアルミニウム時効硬化性合金等に

ついて知られている .G. P.ゾーンと同様，熱力学的に準安定平衡であって，その融解温度(復元

温度)はG.P.ゾーンのソルパス(so 1 vus )のように組成によって定まるものと思われる一方，

ガラス転移温度Tq は後章でも述べるように kineticな温度であるので，短範囲秩序の融解温度

は本来Tq と無関係に定まるものであろう.本研究での吸熱反応は，すべての合金についてTq

直上に生じており，上述の短範囲秩序の融解によるものと考え難い.実際，短範囲秩序の融解は，

金属ガラスについて Tq より 100K以上も低い温度で生じることが報告されている (38.39.84.

95-97】ことからも，本研究で検出された吸熱現象はエンタルビー緩和による現象と思われる.

⑤ (G9:::i〈む

@仏②々 お々
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Fig.5-34 Schematic representation of the atomic motion in relaxation 
near Tq・
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5. 6 結論

本章では非品質金属がガ、ラス状態から過冷却液体状態へと変化するために生じるエンタル

ピー緩和現象について述べた.カ。ラス状態はT9 以下での焼鈍によってエンタルビーが減少し，

焼鈍温度での過冷却液体のエンタルビーに近づく.緩和した試料が早い速度で加熱されると，過

冷却液体状態に転移する際，過熱されるので，急激なエンタルビー増大を生じ，吸熱反応として

検出が可能となる.このようなエンタルビー緩和現象は，酸化物ガ、ラスや高分子カ
e

ラスに知られ

ていたが，金属ガヲスについて定量的に検討されていなかった.本研究で得られた結果は次のと

おりである.

(1) Pd82-HAuH Sil8 (x=2， 4， 6， 8at%)， Pd77.sCusSiIS.S，CUH ZrIOO-H (x=40， 

43， 48at%)， TeIOO-H GeH (x =15，17， 20at%)の各非品質合金をT9 以下で焼鈍すると，

焼鈍された試料はDSC熱分析によってT9 直上に吸熱反応を示した.熱分析曲線上の吸熱ピー

クは，結晶化による発熱ピークに隠されやすいが，吸熱現象は金属ガラスに一般にみられる現象

である.

(2) 吸熱ピークはT9 以下の温度で焼鈍時間とともに増大し，鋭くなり， ピーク温度は高

温へとシフトした. ピーク面積から算出される熱量は構造緩和の程度を示すが，この吸熱量は時

間とともに増大し，ある値で飽和した焼鈍温度が高いほど，吸熱量は時間的に早く増大するが，

T9 に近づくほど飽和量は小さい.吸熱量と吸熱ピーク温度にはほぼ直線関係が成り立った.

(① 低温で長時間焼鈍することにより。緩和の程度を大きくし，したがって吸熱量が大き

くなった試料を，より高い温度で再度焼鈍した (up-quench i ng) .その再焼鈍試料の吸熱量は減

少し，再焼鈍温度での飽和値に漸近した.

(4) 焼鈍試料を吸熱反応終了後の温度より急冷すると，急冷凝固試料と同様のDSC熱分

析曲線を示す.さらにその試料を焼鈍すれば吸熱ピークが検出された.すなわち，等温焼鈍，等

速加熱そして急冷という熱サイクルの下で，吸熱ピークの出現，消滅という可逆性が見い出され

ナこ.

(5) D S C曲線を温度積分することにより，エンタルピーと温度の関係を算出したところ，

暁鈍・温度で、はエンカルビーは減少し，その飽和値は，過冷却液体のエンタルビーに近づいた.上

述(3)(4)の結果とあわせ考えると金属ガ、ラスにおける吸熱現象はエンタルビー緩和によるものであ

lお



ると結論できる.

(6) ガラス転移の際に熱の出入のないことから，熱力学的にはガラス状態は自発的に過冷

却液体に転移し，エントロビーは減少する.構造解析からはエンタルビー緩和を示す原子配置の

変化は，より均一な原子配置への変化であると報告されているが，本研究に用いた試料の回折実

験では十分な検出はできなかった.これはエンタルビー緩和によって生じる変化は，過冷却液体

状態の約50Kの温度変化にしかすぎないためと思われる.
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第6章 エンタルピー緩和の速度論

6. 1 序

金属ガラスの焼鈍試料に検出されたDSC吸熱ピークは，ガ、ラス状態から過冷却液体状態

への安定化，すなわちエンタルビー緩和現象の結果現われたものであった.この緩和現象は速度

論 (kinetics)的なものである.実際，吸熱ピークと密接な関係のあるガラス転移点T.は，加

熱速度依存性を有し，その依存性について速度論的取扱いがなされている.エンタルビー緩和現

象は諸性質の変化を生じるので，非品質金属の実用化をはかる上で工業的にも注目すべき現象で

ある.

本章では，金属ガラスのエンタルビー緩和現象の速度論を検討する.まず，従来酸化物ガ

ラスや高分子力、、ラスにおいて適用されてきた速度論を概説した上で，これらの速度論が金属ガラ

スにどのように適用されているかをまとめておく.次に第5章で得られた熱分析結果を従来の速

度論により解析した上でその適用限界についてふれる.第 5.2章で述べたように，ガ、ラス転移が

みかけ上二次の相変態であることに基づく熱力学関数のうち自由エネルギ一変化~G は反応の方

向と駆動力の大きさを示す.そこで本章ではム Gを駆動力とした速度論を提案し，それにより，

本研究で得られた熱分析結果を比較検討する.

6. 2 エンタルビー緩和現象の速度論に関する従来の取扱い

ガラスの緩和過程を最初に解析したのはTool(1) である.第 5.2節で述べたように.Tool 

はガラスの熱力学的状態を規定する規則度ノマラメータとして，仮想温度(flctivetemperature). 

Trを導入した.彼はガラスの緩和過程は

丘工L エ=工L (6-1) 
dt !' 

という微分方程式で書けると考えた. ここでTは温度. tは時間であり T'は温度に依存する緩

和時間である.平衡状態(過冷却液体)状態ではT= T rであるから. (T-Tr)が駆動力と

考えられる. 1 / Tはこの反応の抵抗，あるいは.flowに相当する.Tool (1) はTが単にアレニ

ウス型の温度依存性をもっと考えたただけで、は実験データをよく表わすことができないことを認

め，

fL=[A仰(?)閃(干-)] . (Tー Tf ) (6-2) 
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という式を提案した.ここでg. hは定数である Ritland(2) は駆動力を2次とし

手=[A仰(子+主)J-[(T-Tr)十 B(Tー Tr)2Jω
とし. Crochelら(3) はさらに，

血=I Aexp(工十 五 )1 -1 (T-1f)+ B(T-1f )31 (6-4) dt - Lνg  h)  J -L ' ~ --~f J I 1.)' ~ -~r ) J 

とすると実験との一致がよくなることを示している.

一方アレニウス型の緩和時間 Tにおいて活性化エネルヰよーが系の状態とともに変化すると

考えて Kanaiら(叫は

dT r _ I A _ _ _. / EO-ElTr ， I 
i 土1-= I Aexp( LO~~) 1 r ) I・(Tー Tr)

L""""I-" RT IJ 'Jo. .1 1 
(6-5) 

を提案した Narayanaswamyら(5.6) はさらに Tは温度Tと構造によって定まるとして

笠 L=IAω{~Eよー上)}・ exp{ム -"!)}I ・(TーTr) (6-6) dt L' '''''"1-' l R 'T B T / ， """1-' l R T r /， J 

と書き. Moyn i hanら(7.9) によって定数を簡単にして次のように示された.

dT r _ I A ____ / Xムh* 一 (l-x)dげ 1
一.!..L=卜Aexp(一一一一)・ exp {' ~ n~/~ll } I・(T-Tr ) (6-7) 
dt L ド RT ド RTr 'J 

ー[a叫川 ) ・ 叫 {c (T一Trρ)}つ] -(T一Trρ) ω 
以上の各式でEo. E 1. H 9. T B. H s. x. /::;. h¥A. a. b. c は定数である.ここで式(6-8) 

は式 (6-2)と同一表現となっている.ところが，第 5.2節で、述べたように，温度Tでその規則

度がTf であるガラス状態を規準とすると，過冷却液体のもつエンタルビー差t.Hは，

ムH=ムCp(T-Tr) (6・9)

であるから，ム Hをガラス状態の構造を表わすパラメータと考えることができる.

Petrieら(10，11) は式 (6-8)を変形して

dT r I A _ / E ， /. T T'  l 
iiL=  | Aexp(一一一一)・ exp(cdH)I ・(T-Tr)L ~ l..'--'̂ P' RT / \..^}J''-'~J.1./ J (6-10) 

ー[A叫(昔T
O

)・ exp(cムH)J ・(Tー Tr) (6-11) 

と書いている. ここで式(6-10)はアレニウス型の表現であるが，式(6-11)は Tammann-Hesse('2)

の式， Williams-Landel-Ferry (WLF)υ3)型あるいは Vogel-Fu lcher (14)の式と呼ばれる表

現である.Marcus (15)はさらに上述の表現における温度依存性を自由体積と関係づけることによ

り，次式によりPd-Sb-Si非品質合金の電気抵抗変化を解析している.
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dTr 1. '¥ I 
i 土L I Aexp (n  r"'"1"' "'"1"' ) I・CT-Tf)dt L i ''"'̂I-' ， Bー CTー DTf / J ' L L 1 

(6-12) 

このように非線形かつ非アレニウス型の速度式を考えねばならないのは，ガラス状態を唯一のTf

というパラメータで記述することに起因しており，その適用限界は古くから指摘されているとこ

ろである (16) しかしながら，数多くの実験事実を記述するものとして広く利用されてきた.

ガラスの熱履歴依存性を詳細に記すため，多くのパラメータを使った速度式も提案されて

し、る.Moynihanら(7-9) は

丘主L=ヤ π 工二主i上
dt ~1 51 r 

N 

Tf=211 gs Tfs 

(6・13)

(6-14) 

で表せると考え，一方kovacsら(17)は一般の物理量δが線形微分方程式の線形結合で表わせると

考えた.これらはChowら(18)によって同ーの表現であることが証明されている.一般に変化量φ

が

φ=土gj問 (-毛)
1=1ιs  

(6・15)

とかけることから (19)この表現は非品質金属にも多く適用され，とくに“ Cross-over"とよば

れる熱履歴記憶現象の解析に用いられている (20，2 I )非品質金属の場合Nと4でよく実験デー

タをフィティングできるとされる (20，23) 式 (6-15)は異なる緩和時間 ri をもっ複数の過程

の集合であることから，連続的に Tが分布していると考えることもできる.実際，活性化エネル

ギーが連続的に分布すると考えるモデルが Gibbsら(24-26) によって提案されている.しかしな

がらこのように多くのパラメータを使用することは実用上その適用が困難となる.そこで

Corsaro (27)は式 (6-15)における分布gがlog-Gaussian(lognormal distributionとも呼ぶ)

で表わされると考え，

ゅ= l~~g(r)以P(-f)dr (6-16) 

g(r) sA exp [ -{竹/τmLFJ (6-17) 

により， B203ガラスのデータをフィテインクーしたところ ，s = 2のときよい一致をみている.非

品質合金については， β=4-5により磁性 (28)や電気抵抗の変化 (29，30) が表わせると報告さ

れており，最近さらに大きな8の値も報告され (31)幅広い分布をしていることが示された.

カ"ラス状態は自由エネルギーのより低い方向へ緩和する(第 5.2章参照)ことから，自由

エネルギーの高いレベルと低いレベルの二つの系が局所的に混在しているのがガラス状態と考え

たWunderI i chら(32)は，この二つのレベルにボルツマン分布を適用し，緩和現象を熱力学的平衡
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論により議論した.彼らはポリスチレンのエンタルビー緩和について計算し，その比熱曲線を計

算した.最近，この“ twolev巴1theory"は非品質合金の低温域の比熱曲線の解析に応用されて

いる (33，34) 

Egamiら(35，36) は，非晶質合金のX線回折実験の解析から構造緩和により吻理量。

は1n tに比例して変化することを見いだ、した.彼らは活性化エネルギーがφに比例すると考え，

(37， 38) 

者 A 閃(一帯)

としtこ.積分して近似すると

RT '-_ I t φ=Z ln(す+1 ) 

(6-18) 

∞ In (6-19) 

丸一

T
α
一RD-x

 
e
 

T
一α

R
一C一一，ι

 

(6-20) 

と書ける.このような速度式は焼鈍初期にあてはまるが，以後の変化の速度はlntに比例しない.

(39)しかし近似的に，エンタルビー緩和の速度も 1n tに比例することが報告されている(I 1， 40， 

4 1) 

Turnbullと Cohenによる自由体積理論(freevolume theory) (42-44) はガラス状態をあ

らわす理論のーっとして有名である.金属ガラスのガラス化についてこの理論を適用したものと

してはRamachandraraoの報告がある (45，46) しかしながらエンタルビー緩和は彼らの速度論で

は十分に表わせず，さらに実験値に合わせるためのパラメータが必要であると指摘されている yη

最近 Cohenと Grest(48-50) は理論的にエンタルビー緩和の経験式が導出できると主張している

が，この理論は今後さらに発展するものと思われる.

Luborskyら(51)は非晶質合金の磁性の研究から，緩和の速度式は二次反応でよく表わされ

ることを見いだした.すなわち，

if=均(トφ)2 仰(一品) (6-20 

一般にn次反応のとき物理変化φは

i? =均(1ーゆ )n exp (一長) (6・22)

と書ける. これは一次反応においてEに分布があることに近似できるとされている (52)しかし，

とくにnがlより大きいとき，多数の原子の協調的な動きが必要なことを表わすので緩和過程の

表現として適切な速度式のーっとされる (51， 52) 

以上いくつかの速度論を要約したが，エンタルビー緩和の速度式として，最も多く利用さ
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れる経験的な表現は，

益金 AC1ーφ)tm 

dt 

である.この積分形はn士 m+ 1とおきかえると

φ=φ。{1-exp (-ktn 
)} 

(6・23)

(6-24) 

である.ここで指数nを o.5程度と lより小さな値にとり. kをアレニウス型の温度依存性をも

っ定数とすると，非常に多くのカ。ラスの緩和現象に適用できることが，古くから経験的に知られ

ていた.酸化物ガ、ラス (Si0 2 • K20. 8203. Na20など)については，その結果を Mazuri n (53)が

まとめている.式(6-24)はパラメータが少なく，実験データとの合致もよい.エンタルビー変

化のみならず，体積変化，屈折率，誘電率など多くの物性値が式(6-24)の形に整理されている.

Table 6-1にnの値をまとめて示す.ここで金属ガラスについてのデータ ω，57)はエンタルビ

ー緩和とは無関係であるが，金属ガラスに式(6-24)を適用した数少ない例である.前出の多く

の速度式は，式(6-24 )と比較検討しており，理論的な速度論が経験式としての式 (6-24)を如

何に再現できるかを議論している.

Table 6-1 The exponent n in eq. (6-24) for various property changes of glasses. 

Glass Property n Ref 

S102 V1SCOSlty O. 95 53 
(Si02) 77 (KA 23 refractJon O. 58 53 
(Si02) 76 (Na20.K20) 24 enthalpy O. 66 53 
Soda-llm巴-si1 ica volume O. 68 53 
Soda-lime (commercial) volume 0.54 3 
Li20-AI203-2S102 electric field O. 47 54 
commerclaI sheet glass volume o. 62 55 

O. 83 8 
B203 nthalpy O. 65 8 

11 0.2 -0.3 56 
oIume O. 82. O. 60 19. 27 

As2Se3 enthalpy O. 67 53 
volume O. 80 53 

Polystyrene enthalpy 0.34 18 

Fe40Nl4oB20 sound veloClty o. 40 21 
(COs 2・SFe7・sN140)73(Si40B60)27 electricaI resistivity O. 40 57 
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6. 3 JMAの式の適用

一般に合金の析出について Johnson-Mehl-Avramiの式(J M Aの式)がよく適用され

ており (58)非晶質合金の結晶化についても適用した例が数多く，数十件におよぶ (59-6') 反

応率をxとして，反応が起こっていないとき xニ o，反応が終了したときをx= 1とすれば，

O三五 x壬lの範囲でxが時間とともに変化する.このとき，

x 1一 切{ー(÷)n} (6-25) 

とあらわすのがJMAの式である (58)ここで Tは緩和時間であり，通常アレニウス型の温度依

存性をもっとされる.

r ro仰 (品) (6醐 26)

ここで T0 は定数， Tは温度であり， Qは活性化エネルギーである.また (6-25)式において，

n はAvramiの反応指数と呼ばれ，反応の機構を表わすものである.

本節では第5章で述べたエンタルビー緩和に JMAの式(6-25)式を適用することを試みた.

第 5.3章に示したようにDSC曲線より求めた吸熱量は，等温焼鈍温度におけるエンタルビーの

減少量ム Hに対応する.各焼鈍温度での飽和値(結晶化するものは最大値)をLlH s とすると実

験で得たエンタルピ一変化LlHをLlH s で規格化することができる.したがって

ムH
E=l-exp{ー ( ケ} (6-27) 

と書ける.第 5.3章の吸熱量のデータを (6-27)式で整理して以下に示す.ここでは (6-27)式

の対数をとることによって

d..H In {ーln( 1一一一一)} n ln t - n ln r 
ムHs

(6-28) 

と変形し， ln{-ln (l-LlH/LlHs)}と1n tを両軸にとって示す(いわゆる JMAプロッ

ト). F ig. 5-14より Pd76Au6Si'8合金の場合をJMAプロッ bし， Fig.6-1に示す.同様にFig.

5-15のPd77・sCu6S i ， 6. 5合金についてFig.6-2に， Fig.5-16のCU48Zr52合金について Fig.6-3に，

Fig.5-19のTe8sGe，s合金について Fig. 6-4に示す.ここでデータ数が少なく，また結晶化によっ

て飽和値LlH sが定め難い焼鈍温度，合金は省略した.Fig.6-1ないし Fig.6-41こ示した実験値

は各焼鈍温度についてよい直線関係を示す.式(6-28)によればJMAプロットの傾きからAvrami

の指数nを求めることができ， y軸との切片は-n ln tとなる.そこで、最小二乗法により指数n，

および-n ln t求め，図中，ならびに Table6-2に示す.

ここでnはlより小さく 0.4-0.66の値となっている.一般に非晶質合金の結晶化につい
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Fig， 6-4 Johnson-Meh!-Avrami p!ots for the Te85Gel5 specimens annea!ed 
at various temperatures， n is the Avrami' s exponent， 

てJMAの式を適用した場合，指数nはlより大きく (59-6 1) 本解析結果のように lより小さ

い指数nを報告した例は非晶質金属については知られていなかった (62-64)Christian (58)に

よれば nが 1より小さい機構は，拡散律速で，非常に大きな平板の厚みが増加する場合の

n = 1/2と，転位上に析出する際の初期過程(nξ2/3 )の二種類だけである.これらの機

構を非品質合金の緩和過程に適用することは，もちろん妥当ではない.むしろ，第 6，2章で述べ

たカヲス材料のエンタルビー緩和の経験則，式(6-24) ，と比較されるべきである.本研究で得

られた指数n=.0.5は Tab!e6-1にあげた指数とよく合致している.すなわち，酸化物ガ、ラス，

カルコゲナイドカ。ラス，高分子ガ、ラスと共通の経験式で，金属ガラスの緩和現象を記述すること

ができる.これにより，金属ガラスで見られる緩和現象は，広くガラスに共通な現象であること

が再確認された.

JMAの式で指数がn= 1/2となるような構造変化はどのような原子配置の変化による

のであろうか.前章 5，5にも述べたように，現在のところ実験的には十分な理解がされていない.

モデル計算によれば，コンビューター内に作った非品質国体模型を幾何学的に緩和させるとき，

その原子移動距離はn= 1/2のJMAの式で近似できることが報告されている (65)この報告

によれば，すべての原子がそのまわりの原子から受けるポテンシャルのうち，最も低い方向へ少

しつ'つ移動するとき， n = 1/2の機構が実現する.

Tab!e 6-2に示した緩和時間 Tには温度依存性がみられる. 1/ l'をアレニウス型の式で

あらわすには不十分な測定数であるが，最小二乗法により整理すると Pd76Au6Sil8合金について
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Table 6-2 Variables in Johnson-Mehl-Avrami' s equation 
for enthalpy relaxation of studi巴dalloys， 

which were annealed at TA. 

A Iloy 

Pd 77 • sCUsSl，s. s 

Pd76Au6Si，8 

CU48ZrS2 

Te8sG巴】 5

451 k J / mol 
lnτ=ー77.3十一一

またTe85Ge'5合金については

TA 

603K 

612K 
623K 
633K 

643K 
653 K 
663 K 

363K 
377 K 
386K 
392K 

229 k J / mol 
n r ー 63.9十一 一

n 

0.43 

0.56 
o. 56 
0.58 

o. 48 
0.66 
0.66 

o. 58 
0.54 
o. 59 
0.40 

(6ー29)

(6ー30)

-n In '" 

-4.27 

-6.55 
-5.86 
-5.15 

-4.98 
5. 18 
4.50 

7.24 
5.70 

-4.95 
2.62 

の表現を得た. ここでRはカゃス定数であり，右辺第二項の定数はみかけの活性化エネルギーに相

当する.

第4章で Pd76Au6Sil8合金について，その結晶化の体積分率はn= 3/2のJMAの関係

式に従うことを述べた.このとき Tは，

384 k J / mol ηr = -63.1 + vU'" ー (6ー30

で表せた.式(6-29 )と比較すると，緩和の活性化エネルギー 415kJ/molは結晶化のそれ，

384kJ/molより大きい.式(6-29)，および式(6-31)に表わした Tを用いて JMAの式(6-25)によ

り緩和率と結晶化率を 623K焼鈍の場合について算出し， Fig.6-5に示す.このとき結晶化過程

のTは 361ksecであり，緩和過程のrは18.3ksecと小さな値となった.第 4.2章および第 5.3章

に示したように Pd76Au6Si18合金に;t;、いては結晶化と緩和が焼鈍中に並列して進行する Fig.

6-5によって，等温焼鈍中には構造緩和が先行し，引き続き結晶化が起こることが定量的に示さ

れる.
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すでに述べたように， J M Aの式 (6-25)をガラス状態の緩和過程に適用することは経験

的なものであり，現在のところ，理論的な背景が明瞭ではない.また結晶化過程のように温度が

違っても最終状態には変化はないという JMAの式の適用条件は，緩和過程の場合，満たされな

い.エンタルビー緩和の飽和値は温度によって異なるからである.さらに JMAの式は反応率x

= 0を定めなければならないが，ガラス状態にはそれができない.とくに過冷却液体状態より過

熱されたガラス状態については反応率の定義が困難である. J M Aの式を連続加熱実験の場合に

適用する試みは，相変態一般について，また金属カ、、ラスについてはその結晶化挙動について多く

の研究例が報告されている (66-74)これらは第3章でも用いた加算則を利用して反応率を算出

するものであるが，構造緩和の場合，上述のように反応率の決め方に矛盾点が生じる.

1.0 

Pιウ6AU6Si18
O. 。n晴 aledat 623K 

c 。 0.7 

8 0.6 

0.5 

0.41 
/ relaxation I crystallization 

0.3 

0.2 

107 

Annealing Time (sec) 

Fig. 6-5 Calculated transformed fraction of the relaxation and of 
the crystallization for Pd76Au6Sil8 alloy annealed at 623K， 

where Johnson-Mehl-Avrami' s equations are applied for both 
phenomena. Avrami' s exponent， n， is equal to 0.56 for the 
relaxation and to 1.50 for the crystallization. 
The characteristic time !' are given in equations (6-29) and 
(6-31) • 
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6. 4 自由エネルギー変化を駆動力とする速度論

(a) 速度式-

Johnson 恥hl~Avrami ( J M A) の式 (6~25 )でエンタルビー緩和の速度を解析すると指

数nニ 112となった. しかしガ、ラス状態のエンタルピーが過冷却液体のそれより小さい場合，

J M Aの式の適用は適切ではなく矛盾が生じる.その理由は前章に述べたように等温焼鈍の緩和

過程に適用する根拠がないためである.ここでは反応の進行にともなって反応の駆動力が減少す

る速度式を考え， J M Aの式に代わる簡明な速度式を提案する.

第 6.2章にまとめた従来の速度論を検討すると次の3点が有効であった.まず第一は反応

速度は駆動力とそれに対する抵抗の積に比例すると考える点である.第二はガラス状態を仮想温

度， T rという一つのパラメータで記述する点であり，第三は駆動力および抵抗がガラス状態自

身の構造を反映する点である.これらの点を取り入れて新しい速度式を考える.一般に化学反応

の進行はその自由エネルキf一変化ム Gの負の方向に自発的に進む.その進行の程度は駆動力の大

きさに比例する.カヲス状態が，過冷却液体に転移する緩和過程についても同様と仮定すると，

ムGが緩和の駆動力に相当すると考えられる.一方実験的にはDSC熱分析から求めた吸熱量が，

急冷凝固されたままのヵーラス状態(急冷凝固材あるいはas~quenched glassy state ; AsQと呼ぶ)

からエンタルビーがどの程度減少したかを指し示している.したがってエンタルビーの減少

量ム Hを緩和の程度そ測るパラメータとし，その時間変化を表す速度式の表現が実験の過程を表

わすので都合がよい.

その場合，速度式は次のようになる.

dムH
一一一 kムG
dt 

(6四 32)

ここで tは時間であり，左辺のdムH/dtはエンタルビー差の時間変化，すなわち緩和速度を表

わす. kは自由エネルギ一変化l'.Gと緩和速度を結びつける定数である.ム Gを駆動力と考える

と， kは緩和に対する抵抗に相当し，温度に依存する.

式(6~ 32 )をパラメータ Trで表わす.第 5.2節に示したように，ガ、ラス転移温度T9 で

みかけ上二次の相転移を示すことより熟力学的関数はTrで以下のように表わすことができる.

過冷却液体とカヲス状態の比熱の差ム Cp を用いると，急冷凝固材 (AsQ)から過冷却液体状態

(L lq)へ遷移する際の自由エネルギー変化ム G(AsQーいq)は

ムG(AsQ-Liq) 企Cp { Tー Tgー TIn(手)}
~g 

(6-33) 

であった(第 5.2章参照).緩和したヵーラス状態に対してはT9 をTr にあ、きかえることにより，
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過冷却液体状態に対してもつ自由エネルギ一変化は

~G(relax ーLiq) ~Cp { T-TrーT In(王)} (6・34)
で与えられる.一方観測されるエンタルビーの減少量b.Hは急冷凝固材 (AsQ)を規準としてい

るから，式 (6-35)で表わされる.

~H(relax-AsQ) ムCp(Tr一Tg) (6-35) 

式(6-34). (6-35)を式(6-32)に代入するとb.C p， T q は定数であるから

dTf す = k {Tー TrーT仇(去)} (6-36) 

と書くことができる.ここで温度TはTfに近い値であるので，式(5-13 )の近似によって

dTr ー ι包二主.rl
dt 2Tr 

(6-37) 

右辺はT= T r以外でつねに負の値となる.すなわち. T rは急冷擬間材(AsQ) においてTr

Tq であるが.T rは過冷却液体状態まで緩和したとき Tr二 Tと減少する . (T-Tr)2に

比べ Trの変化は小さいから，式 (6-37 )は近似的に (T-Tr)2に比例して緩和速度

d T f / dtが変化することを示す. したがって (T-Tr) 2が駆動力と考えることもできる.

第 6.2章に述べたように， Tool. 川 Rit land. (2) Crochetら(3) は(T← T r )が駆動力と考

えている点で，本研究で提案する速度式 (6-36)は相違する.この点ではLuborskyら(S1)の提案

に一致する.後述のように速度定数kについてはToolらの表現 (1) あるいはMoynihanら (7-9) 

Petrieられ O.11) の表現を用いた

(b) 等温焼鈍の解析

前節で提案した速度式

dムH
dt 

且主L
dt 

kムG

k { Tー Trー T ln(手)} 
1 r 

(6-32) 

(6-36) 

により等温焼鈍によるエンタルビーの減少を解析する.式 (6-36)は解析解が得られないので数

値的に解く.積分きざみ幅を十分小さくとって，ルンゲ・クッタ・ジル法 (7S)により. T rを時

間の関数として算出し，

~H =ムCp(Tr-Tg) (6ー35)

によって観測されるエンタルビーの減少量ム Hを求める.
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第5章に述べたように結晶化の影響がないTe8sGels非品質合金についての結果と比較，検

Fig，5-13のDSC熱分析曲線より，過冷却液体状討することとする， Te8sGel5合金については，

T 9 (407 K )の近傍での自由二 18，1 ( J /mo 1 • K )であるから，態とガラス状態の比熱差ム Cp

エネルギ一変化d.Gは急冷凝固材 (AsQ)については次式

ムCp{T-Tgー T In(手)}
.g 

(6-38) ムG= 

によって Fig，6-6のように算出される.このような駆動力d.Gによって，急冷凝固材のガラス状

態 (AsQ)が緩和するとして，式 (6-36)を計算する.

Fig，5-19に示したエンタルビーの減少量ム Hの時間変化を式(6-36)により再現するため

には，反応速度定数kがアレニウス型の温度依存性

問(A- ~ ) (6・39)k 

をもっと仮定することによっては表わすことができず.Te8sGels合金については，

ムH
2T-) +

 

川一
T

ワ
t

司

i
J
'
E

‘、p
 

x
 

e
 

(6-40) k 

とすると.F ig， 6-7に計算結果を示すように，実験データを再現することができた.式 (6-40) 

で expの中の第1項，第2項は式(6-39)と同一表現であるが，第3項は緩和した状態の関与を

示す.未緩和状態ではム Hニ Oであるが，緩和がすすむとムHく Oとなるので，第3項はkを小

これは緩和により，ガ、ラス状態のもつ原子配置がより密となり，原子の移さくする効果がある.

動がより困難となることを表わす， Fig，6-7のように実験データを再現できるとき，反応速度定

kは大きく減数kの時間変化を Fig， 6-8!こ示す.等温燐鈍温度が低いほど緩和量が大きいので，

363Kでは Fig，6-8に示すように焼鈍前に比べてkはおよそ lオーダー小さくなった.少し
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Fig. 6-7 Enthalpy change LlH as a function of annealing time for 
TeS5Gel5 specimens annealed at 393. 386. 377 and 363K. 
The solid lines were calculated by using equations (6-35) • 
(6-36) and (6-40). 
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Fig. 6-8 Kinetic constant. k. as a function of annealing time for 
TeS5Ge'5 specimens annealed at 393.386. 377 and 363K. 

31000 ムH
The calculation is made as k = exp (77- T一 +2T-)
using the LlH in Fig.6-7. 
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式 (6-40)をTrを用いた表現とすると，ム Cp を用いて

T

一
円。一qu一
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円
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円

i，，E
‘、nr x

 
e
 

(6-40 k 

これは第 6.2章に示した従来の速度式と比較すれば， Too 1 (1)が提と書き換えることができる.

(45700-36 T r )をみかけ上の表現に一致する.Kana i 10 (4) analり案した反応速度定数kの表現や，

これは第4章に述べたように，緩和しの活性化エネルギーと見なすと，緩和によって増大する.

たガラス状態で、は原子移動に関する活性化エネルギーが大きいという実験結果によく対応してい

(76) 
る.

Fig.6-7に示したエンタルビー減少の計算値を，第 6.3章で用いた経験式(Johnson-Mehト

Avramlの式)を用いて形式的に整理して，その指数nを検討する.第 6.3章で取扱ったと同様，

ln { -ln ( 1 -x) }とlnt にJMAの式 (6-25)が成立するとき，緩和の反応率xとすると，

この二つの対数を両軸にとった JMAプロットに， Fig.6-7に示した計算直線関係が得られる.

J M Aの式で整理した緩和の実験データは，傾きが結果を図示すると Fig.6-9が得られる.

約 o.5の直線で表されるが，計算結果は曲線となった.もっとも JMAのプロットの縦軸で-2 

この反応率のから+1の範囲(反応率では12.7%から93.4%)では，平均の傾きが O.5に近く，

範囲ではJMAの式でnニO.5と近似できると考えられる.

Fig. Pd76Au6Si 18 非晶質合金のエンタルビー緩和について，同じ速度式により解析した.

5-Wこ示したTg以下での等温焼鈍中のエンタルビーの減少をよく再現する反応速度定数kは

2 

377K 
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.

，

Johnson-Mehl-Avrami plots for the calculated enthalpy change 
b.H. The calculation was applied with various annealing 
temperatures and the normal ized enthalpy change x are sho刷n
in the figure. n =0.5 shows the slope of the emprica kenetic 
equatlon in the relaxation of glasses. 
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70000 ムHk exp 007一一τ了一+ 3.5 可~ ) (6-42) 

であった.式 (6-42)を用いて式 (6-36)を解いた結果をFig.6-10に示す.前章に述べたように

本合金では結晶化によりエンタルピー減少量は小さくなるが，計算には結晶化の効果を考慮して

いないので焼鈍時聞が長い部分では，計算結果は実測のエンタルビー変化を再現できなかった.

反応速度定数kを

B ムH
k exp ( A ー守;-+ c T一) (6-43) 

と表わしたとき，各パラメータは次のように等温焼鈍中のエンタルビー減少量の時間依存性を変

化させる.

①Aを大きくすると各温度においてkが大きくなり，エンタルビー減少量の時間変化は低時間

側へ全体にシフトする.

②Bが大きい値のとき，エンタルビー減少量の時間変化は温度によってあまり変わらず，結果

的に，高温での変化は遅く，低温での変化は早くなる.

③Cの値が大きいとき，エンタルピー減少量は時間に対してゆっくりと変化し，飽和値に達す

るまでにより長い時聞を要する.駆動力が二次関数で近似されるのにもかかわらず， J M A 

の式でn為 O.5となるのは， cの値がある適切な値をとるときであった.

④経験的に B/AはほぼTg の値に等しく ，B / Cは1-2万の数値とすると実験結果をよく

表わすことができた.

Ann・alingTim・(secl

Fig.6-10 Enthalpy change AH as a function of annealing time for 
Pd76Au6Si，8 specimens annealed at various temperatures. 
The solid lines刷erecalculated by using equations (6-35) ， 

(6-36) and (6-42). 
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(c) 連続加熱への適用

前節での速度式をDSC熱分析測定のような等速連続加熱の場合について解く.温度Tは

時間 tの関数となり，

T To +αt (6・44)

で表される.ここでαは加熱速度であり，一定とする.この条件の下で，

ムH =ムCp(Tr一Tg) (6-35) 

」中
一一L = k { Tー Trー T ln( T f )}  
dt 

(6-36) 

を解くことにより，エンタルビー変化ム Hを温度Tの関数として求めることができる.前節と同

じくルンゲ・クッタ・ジル法により，時間 tで数値積分したが，この際積分のキザミは温度に換

算して0.05Kで十分であった.

TeS5Gel5合金について等温焼鈍中のエンタルビー変化を最もよく表わす反応速度定数

k (式(6-40))と. F ig. 6-7に表した 363Kでの焼鈍によるエンタルビー減少量を初期値として

上式を解いた結果をFig. 6-11に示す. ここで過冷却液体状態のエンタルピ一変化を破線で表わし

である.

この破線よりエンタルビーム Hの大きい状態では，過冷却液体状態へと緩和するので，式

( 6-36)における反応定数kはEにとった.逆に.b. Hが過冷却液体状態のb.Hより小さい場合，

kの符号は負にとった.式 (3-40)で表わされるkは急冷凝固材(AsQ)をT.以下の温度で焼鈍

したときのエンタルピー変化を再現するよう選んだ、定数であり，ガラス状態のb.Hが，過冷却液

体状態のム Hよりも大きい際によく緩和挙動を示す定数であった.このように実験的に限られた

範囲で成立した式 (3-40)で表わされるkを用いて.F ig. 6-11のエンタルビー温度曲線は計算さ

れた.

Fig.6-11は実験的な加熱速度O.33K /secの場合について算出したものである.初期条件

Tf
ニ T.で与えられる急冷凝固材(AsQ)に相当するエンタルビー曲線は. T.以下の温度で，

加熱中の緩和によりわずかに下方に曲がっている.また過冷却液体状態のエンタルピ一変化b.H

に一致した後も，準安定平衡である過冷却液体への移行が生じず，約15K過熱された後過冷却液

体へと転移した.

Fig.6-11の他の3本のb.H曲線は緩和した試料の加熱の際のエンタルピ一変化を示す.そ

の初期エンタルビー値は. 363K で'30kse~ 150ksecおよび2000ksec焼鈍した際に減少するエン

タルビー変化に対応するものとした.これらの値は Fig. 6-7に示した計算値を用い. - 135 J / 

mol， -265 J /mol， -470 J /molとした.このように緩和した状態から加熱すると，過冷却液

体状態を表わすFig. 6-11の破線に至るまで，エンタルピーはほとんど減少しない.また過冷却液
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体状態よりも過熱される量が増え，過冷却液体に転移する際のエンタルビーの増加量が入きくな

っている.本解析では過熱されたガラス状態は十分高温域で，すべて過冷却液体に漸近した.こ

のようなエンタルビーの変化挙動は第 5.4章で実験より算出したエンタルピ一変化とよく対応し

ている.

600 

400 
一
E 200 

o 
AsQu刷、ched

， 
z 30kSl記 〆

司 -200 1SOksec ， 〆

， ， ， 
-400ト 2αJQksec ， 

， ， 

-600t .... ....L.-........，.，-:-'-....L.-.L.....J--1..-'-..I--~-L 
4∞ 450 

Temperature (Kl 

Fig.6-11 Calculated enthalpy change for TeS5Ge'5 annealed at 363K 
using equations (6-35)， (6-36)， (6-40) and (6-44) . 
Broken line shows supercool巴dliquid stat巴.

等温焼鈍時の緩和速度をよく再現するkを用いて算出した等速昇温の際の緩和挙動を，実

験と比較検討する.Fig.6-11に示したエンタルビー変化ムHを温度Tで微分すると， d~H/dT 

は比熱の変化，すなわちDSC熱分析曲線を表わす.Fig.6-11に示した 4本の曲線についてエン

タルピーの温度微分を計算し， F i g. 6-12(a)に示す. この結果を，第 5.3章Fig.5-13に示したTeS5

Gel5合金の 363Kで焼鈍した試料のDSC熱分析曲線をFi g. 6-12(b)に再度示し， F i. 6-12伊)とわ)

を比較する.以下に示すような類似点と相違点が認められる.

①実験結果も，計算結果もガラス状態および過冷却液体状態での比熱が， 4本の曲線でそれぞ

れ一致し，その比熱差企 Cp は同一である.

②実験結果では吸熱ピーク温度は焼鈍のごく初期に低温シフトした後，焼鈍とともに高温へシ

フトする.計算結果においてもこの傾向が認められるが，そのシフトの程度は少ない.

③吸熱ピーク高さは両者に著しい相違はないが，ピークの形は計算結果の方カ旬、くぶん鋭い.

これは，D S C熱分析では鋭い発熱，吸熱の反応は装置の応答特性により平滑化され，滑ら

かなピークとして検出されるが，計算にはこの効果を取り入れていないためである.

④急冷凝固材 (AsQ)についての計算結果は T.直上に吸熱ピークを示すが，実験結果には

弱い吸熱反応が検出されるにすぎなかった.
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DSC熱分析における吸熱ピークの，検出以上の結果，本研究で提案した速度式により，

これは.T 9 される温度やピークの高さに関しては，かなりよく再現できたものと考えられる.

以下の温度域での等温焼鈍の際のエンタルビー減少を再現する速度定数kを用いて算出されたも

のであることを考えると，比較的よい一致であると思われる.

次に加熱速度αの効果を速度式(3-36)により計算し，実験結果と比較する.Te8sGel5非

D 晶質合金を 386K 900ksec焼鈍した試料を例にとって計算する.Fig.6-7に示されるように，

230 J /molであり，速度式からSC熱分析実験から求めたこの試料のエンタルビー減少量は

ここでは計算値を初期値として式 (6-36)を前述の264 J /mo 1であった.算出した減少量は一

エンタルピ一変化t.H .およびそ数値解法により解く.加熱速度αを変化させて解いた結果を，

の温度微分dムH/ dt ( D S C曲線に相当)に変換して図示したのが.Fig.6-13である.

よそのガラス状態の過熱量は小さく，Fig.6-13に示すように，加熱速度αが小さいほど，

これに対応してDSC吸熱ピークは低温側へシフトし，り低い温度より過冷却液体に転移する.

そのピーク高さも小さくなる.加熱速度が大きいほど吸熱ピークが高温にシフトする傾向は実験

Kissingerの方法(第3章，第4章と一致した.計算した吸熱ピーク温度の加熱速度依存性を，

参照)により整理し，検討する.F ig. 6-14に吸熱ピーク温度をプロットした.計算値はよい直諌

関係を示しており，その傾きより求めた見かけの活性化エネルギーは 381kJ/molとなった.一

方実測のピーク温度の依存性から求めたそれは 240kJ/ mo 1となっており，計算と実測では相違

した.したがって，本解析に用いた速度定数kについてはさらに検討が必要である.
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(d) 連続冷却への拡張

本節では，急冷凝固の際の冷却過程について，速度式 (6-36)の適用を試みる.融点T.. 

より大きく過冷却され，液体がその原子位置を変化させて自由度の大きい準安定平衡状態をとり

続けることが，もはや不可能となる場合，すなわち，カ、ヲスの形成過程について考える.

融点以上のある温度T。より一定の冷却速度9で冷却する場合，温度Tは，

T To - f3t (6-45) 

により時間 tの関数として表わされる.上式 (6-45)を用い速度式 (6-36)を，前節と同ーの定

数を用いて解き，計算結果を前節と同じく式 (6-35)によりパラメータ Tf をエンタルビー変化

ムHに直して表わす.本節では数値的に解く際，発散を防ぎうる範囲で初期条件T。を定め，積

分きざみを温度に換算して0.05Kとした.

Fig.6-15に図示するように，冷却速度。 106K/secのとき，エンタルピ-.oHは過冷

却液体状態より約 500Kから編移を始め，約 430Kでガラス状態として凍結されることが算出さ

れた.冷却速度βが小さくなるほど凍結温度が低くなり，凍結されるエンタルピ-.oHも小さく

なる.冷却速度βが10-1 K / secのとき凍結されたエンタルピ-.oHは室温で.oH=.Qとなった.

すなわち，本研究で熱力学的状態の基準とした急冷凝固時のガラス状態(AsO)は，約10-1K/sec 

で冷却された際のカヲス状態であったと推定される.片ロール法で作製されたTe8sGels合金は，

ロールとの接触時間が短く，フレーク状に飛散したことを考えると，カ、、ラス転移温度約 400Kの

近傍の温度域での冷却速度としては，上述の冷却速度。ー10-1 K/secは妥当な冷却速度と考える

ことができる.なお，冷却速度β106K/secのとき，室温に凍結されたガラス状態は10-1K / 

secでのガラス状態 (AsO)に比べ，約1150J /molの過剰なエンタルビーを含有していると推

定された.

Fig.6-15に示したエンタルビーを温度Tで徹分すると比熱曲線が得られる.これは冷却に

つれて，過冷却液体の比熱から，ガラス状態の比熱へと滑らかに変化した.比熱が両者の中閣の

値となる温度を冷却時のガラス転移温度Tgcと定義する(これは加熱時のガラス転移温度の定義

としてmidpoint法としてよく採用される定義である). T引を計算したところ.T gCは室温での

ガラス状態を定めるパラメータ Tf と:t0.5 Kの誤差で一致した.T gc = T f の関係は，パラメ

ータ Tf が過冷却液体の凍結温度を表すとの仮定が妥当なものであり Tf をノfラメータとして

使用することの有用性を示すものであろう.

過冷却液体の凍結時のガラス転移温度Tgcは冷却速度Hが大きいほど高くなり.Fig.6-16 

に示すようにTgcは8の対数に対し直線関係を示した.

以上に算出した結果を用いて，速い冷却速度βで冷却されたガラス状態を. DSC熱分析
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測定の加熱速度α=0.33 K / secで等速加熱する際に生ずるエンタルビー変化を前節 6.4(c)と同

様の方法により算出する.反応速度定数kは等温焼鈍の際に得られた式 (6-40)で表わせるとす

る.速度式 (6-36)を積分することによりエンタルビー変化ム H，およびそのt:.Hを温度Tで徴

分した比熱曲線 dムH/dTをFi g. 6-17(a)， (b)にそれぞれ示す.過冷却液体のムHの温度依存性よ

り高い方へ偏移して固化したガラス状態 (Fig.6-15参照)(;):，実験加熱速度毎分20K( = 10- 0
•

47 

K / sec )では，逆にエンタルビーの低い方へ屈曲するエンタルビーの温度変化を示した後，過

(10， 15， これは定性的によく知られたカ。ラスの熱履歴を表現している.冷却液体に転移している.

53， 6 1)冷却速度βの大きいガラス状態は，加熱の際に過冷却液体に遷移するまでに余分に含有す

るエンタルビーを放出するので， Fig.6-17(b)に示すように，発熱反応として検出される .βの大

きいガ、ラス状態ほど放出熱量は大きくなった.なお 405K付近にみられる DSC曲線のクリック

は，加熱の際カ。ラス状態のエンタルビー変化ム Hが過冷却液体状態のt:.Hを横切るが，式(6-32)

で駆動力ム Gが二次関数的に変化するために生じたものと思われる.

Fig.6-18にTeS5Ge'5合金の急冷凝固した際のヵーラス状態 (AsQ)に対する DSC熱分析曲

線を示す.図に示した 4本の曲線は4つの異なる試料のDSC曲線を表わしており，急冷条件の

わずかな相違により，ガラス転移温度T9 直前の温度域に生じる発熱現象が著しく異なることを

500-400Kでの冷却速度は，高々，これらの試料において，F i g. 6-17ωと比較すれば，示す.

10K/secであったと推定することができる.まだこのように推定すれば計算結果は実験曲線の

Healing rale 1Oo.司<lSec

450 

傾向(発熱温度や発熱量について)をよく表しているものと考えられる.
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6. 5 結論

本章ではエンタルビー緩和の速度論について考察した.従来，酸化物ガヲスや高分子ガラ

スのエンタルピー緩和に適用され，経験式として Johnson-Mehl-Avrami( J M A )の式で指数n

=0.5となる速度式が，本研究で実験した金属ガラスについてもよい実験式であった.しかし，

その理論的根拠がなく， D S C熱分析曲線の解析には不適切である.本章では，駆動力として自

由エネルギ一変化ムGをとり，緩和に対する抵抗との積で表わされるエンタルビー緩和の速度式

を提案した.本章で得られた結果を総括すると次のとおりである.

(1) エンタルビー緩和現象によって生じる DSC熱分析における吸熱ピークの面積が，等

温焼鈍中のエンタルビー緩和によるエンタルビーの減少量に対応すると考え，吸熱量につい

てJMAの式を適用した Pd7SAusSilS合金やPd77・sCuSSi1S・5 合金を始め，CU4SZrS2合金，

TessGels合金について， J M Aの式における指数nは約 o.5となり，酸化物ガラス等について得

られた指数に一致した.この指数は金属ガラスの結晶化機構では説明できない値である.

(2) 第5章で考察した熱力学的関数のうち，自由エネルギ一変化ムGは，緩和の方向を示

すと同時に緩和の駆動力になると考え，新しい速度式を提案した.緩和速度は駆動力と緩和抵抗

の積で表現されると考えることにより，パラメータ Trを用いた徴分方程式，式 (6-36)を導き，

従来提案されている速度式と比較，検討した.

(3) 新しい速度式を，本研究で実験に用いた金属カ守ラスについて適用したところ，等温焼

鈍に対しては，反応速度定数kに緩和進行による原子移動が困難となる効果を取り入れたパラメ

ータを導入することより，よく実験データを説明できることがわかった.

(4) 等温焼鈍に関する実験データをよく表現できる速度式を用いて，連続加熱時に生じる

エンタルビーの変化が算出できることを示した.エンタルビーの温度微分は比熱であり.実験で

得られる DSC熱分析曲線に相当することから，両者を比較したところ，熱分析曲線が速度式よ

り再現されることがわかった.計算された吸熱ピークは焼鈍時間の増大により高温にシフトしつ

つ，ピークが大きくなり，また加熱速度によりピーク温度がシフトした.これらの現象は実験結

果とよく一致する.しかしピークの形状や加熱速度によるピーク温度依存性などについては不一

致点も認められた.

(5) 連続冷却によって過冷却液体がガラス化される場合にも速度式を拡張して適用を試み
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た.その結果，早い冷却速度ほど高温で凍結されることが算出された.さらに冷却中のエンタル

ビー変化と，その加熱時のエンタルピ一変化ぞ計算したところ， T 9 直下の温度に生じる発熱現

象が算出され，実際の急冷凝固材は 0.1-10K/sec程度の冷却速度で冷却されたものと推定さ

れた.

参考文献

.第6章

1 . A. Q. Too1; J. Amer. Ceram. Soc.， 29 (1946) 240. 

2 . H. N. R i tland J. Amer. Ceram. Soc.， 37 (954) 370. 

3 . M. J. Crochet， J. DeBast， P. G i 1 ard and G. Tacke Is; J. Non-Cryst. So 1. ， 14 (1974) 242. 

4 . E. Kana i and T. Satoh J. Phys. Soc. Japan， 9 (954) 417. 

5. R. Gardon and O. S. Narayanaswamy J. Amer. Ceram. Soc.， 53 (1970) 380. 

6 . O. S. Narayanaswamy J. Amer. Ceram. Soc.， 54 (1971) 491. 

7 . c. t Moynihan， ~ J. Eastea1， l ~ DeBo1t and J. Tucker 

J. Amer. Cer am. Soc.， 59 (1976) 12. 

8 . M. A. DeBo 1 t， A. J. Eastea 1， P. B. Macedo and C. T. Moyn i han ; 

J. Amer. Ceram. Soc.， 59 (1976) 16. 

9. ~ t Moynihan， ~ J. Eastea1 and J. Wi1der J. Phy~ Chem.， 78 (1974) 267l 

10. S. E. B. Petrie J. Po1ym. Sci.， A-2， 10 (972) 1255. 

11. A. S. Marsha 11 and S. E. B. Pet r i e; J. App 1. Phys.， 46 (1975) 4223. 

12. G. Tammann and W. Hesse Z. Anor g. u. A 11 g. Chem.， 156 (1926) 245. 

13. M. L. Wi11iams， R. F. Lande1 and J. D. Ferry; J. Amer. Chem. Soc.， 77 (1955) 3701. 

14. H. Voge 1; Z. Phys.， 22 (1921) 645， 

and G. S. Fu1cher J. Amer. Ceram. Soc.， 6 (1925) 339. 

15. M. A. Maucus; Acta Met.，27( 1979) 879. 

16. H. N. Ritland J. Amer. C巴ram.Soc.， 39 (1956) 403. 

17. A. J. Kovacs， J. J. Ak 1 on i s， J. M. Hutch i nson and A. R. Ramos 

J. PO 1 ym. Sc i.， PO 1 ym. Phys. Ed.， 17 (1979) 1097. 

18. T. S. Chow and W. M. Prest， Jr; J. App 1. Phys.， 53 (1982) 6568. 

19. C. T. Moyn i han and P. K. Gupta; J. Non-Cryst. So 1. ， 29 (1978) 143. 

20. A. L. Greer， J. A. Leake; J. Non-Cryst. Sol.， 33 (1979) 291. 

1日



21. M. G. Scott and A. Kursumov i e Acta Met.， 30 09B2) 853. 

22. J. R. Cost and J. T. Stan ley; Scr. Met.， 15 (1981) 407. 

23. J. R. Cost and J. T. Stan 1 ey; J. Non-Cryst. So 1， ， 61 & 62 (1984) 799. 

24. M. R. J. G i bbs and J. E. Evett;“Proc. 4th Int. Conf. on Rapidly Ouenched Metls"， 

巴d.by T. Masumoto and K. Suzuki， (Japan Inst. Metals， Sendai， 1982)， vo1，1. p.479. 

25. M. R. J. G i bbs， J. E. Evett and J. A. Leake J. Ma t. Sc i. ， 18 (983) 278. 

26. M. R. J. G i bbs， D. W. Stephens and J. E. Evetts 

J. Non-Cryst. SO 1， ，61& 62 (1984) 925. 

27. l Q Corsaro Phy~ Chem. Glasse~17( 1976) 13. 

28. W. Chambron and A. Chamberod; Sol. Stat. Comm.， 33 (1980) 157. 

29. M. Balanzat Scr. Met.，14( 1980) 173. 

30. E. Balanzat and J. Hillairet; J. Phys.， F12(982) 2907. 

31. W. Chambron， F. Lancon and A. Chamb巴rod J. Non-Cryst. So1" 61 & 62 (1984) 895. 

32. B. Wunderlich， D. M. Bodily and M. H. Kaplan; J. Appl. Phys.， 35 (1964) 95. 

33. H. S. Chen and A. 1 noue J. Non-Cryst. So 1. ， 61 & 62 (984) 805. 

34. P. G. ZielinskiandD. G. Ast J. Non-Cryst. So1" 61&62(984)1021. 

35. T. Egami and T. lchikawa; Mat. Sci. Eng.， 32 (1978) 293. 

36. T. Egami; J. Mat. Sci.， 13 (1978) 2587. 

37. T. Egam i; J. App 1， Phys.， 50 (1979) 1564. 

38. Y. -N. Chen and T. Egam i J. App 1， Phys.， 50 (1979) 7615. 

39. M. L. Theye， A. Gheorghiu， M. Gandais and S. Fisson 

J. Non-Cryst. So 1" 37 (1980) 301. 

40. H. S. Ch巴n; J. App 1. Phys.， 49 (978) 4595. 

41. H. ~ Chen and T. T. Wang ~ Appl. Phy~ ， 52 (1981) 589& 

42. D. Turnbu 11 and M. H. Cohen J. Chem. Phys.， 29 (1958) 1049. 

43. M. H. Cohen and D. Turnbu 11 J. Chem. Phys.， 31 (959) 1164. 

44. D.. Turnbu 11 and M. H. Cohen J. Chem. Phys.， 34 (1961) 120. 

45. P. Ramachandrarao "Proc. 3rd 1 nt. Conf. on Rap id 1 y Ouenched Meta Is " 

ed. by B. Cantor， (The Meta1s Society， London， 1978)， vo1，1. p.392. 

46. P. Ramachandrarao， B. Cantor and R. W. Cahn J. Mat. Sci.， 12 (977) 2488. 

47. M. Hil1ert;“Rapid1y Solidified Amorphous and Crystalline Al10ys " 

ed. by ~ H. Kear， ~ ~ Giessen and l Cohen， 

( E I sev i er Sc i ence Pub 1 i sh i ng， New York， 1982 )， P. 3. 

l部



48. M. H. Cohen and G. S. Grest Phys. Rev.， B20 (1979) 1077. 

4~ l H. Cohen and G. S. Grest Phy~ R巴v.，B26 (1982) 2664. 

50. M. H. Cohen and G. S. Grest J. Non-Cryst. So 1. ， 61 & 62 (984) 749. 

51. F. E. Luborsky and J. L. Walter Mat. Sci. Eng.， 28 (977) 77. 

52. R. M. K imme 1 and D. R. Uh Imann; J. App 1. Phys.， 41 (970) 592. 

53. O. V. Mazur i n J. Non-Cryst. So 1. ， 25 (977) 129. 

54. C. T. Moyn i han， L. P. Boesch and N. L. Laberge; Phys. Chem. G lasses， 14 (1973) 122. 

55. M. Har a J de Phys.， 43 (1982) C9-431. 

56. H. S. Chen and C. R. KurkJ ian J. Amer. Cer. Soc.， 66 (1983) 613. 

57. R. Yokota， M. Takeuch i， T. Koma tsu and K. Ma tsus i ta J. App 1. Phys. 55 (984) 3037. 

58. J. W. Christian “The Theory of Transformations in Metals and Alloys"， 

PART 1， 2nd Ed.， (Per gamon Press， Oxf ord， 1975). 

59.新宮秀夫;固体物理， 15 (1980) 491. 

60.新宮秀夫;“アモルファス合金，その物性と応用 2¥増本健，深道和明編，

(アグネ，東京， 1981)， P. 11. 

61. H. S. Chen; Rep. Prog. Phys.， 43 (1980) 353. 

62. R. O. Suzuk i and K. Osamur a J. Ma t. Sc i. ， 19 (984) 1476. 

63. D. R. Uh Imann and R. W. Hopper;“Metallic Glasses " ， (ASM， Ohio， 1978 ). p.128. 

64. H. S. Chen;“Amorphous Meta 11 i c A 11 oys "， ed. by F. E. Luborsky， 

(Butterworths， London， 1983)， P. 169. 

65. K. Suzuk 1 and T. Fukunaga Sc i. Rep. Res. 1 nst. Tohoku Un i v.， 27A (979) 110. 

66. J. W. Cahn; Acta Met.， 4 (1956) 572. 

67. H. E. K i ss i nger Ana 1. Chem.， 29 (957) 1702. 

68. P. G. Boswe II Scr. Met.， 11 (977) 701. 

69. D. W. Henderson J. Non-Cryst. So 1. ， 30 (1979) 301. 

70. K. Matsus i ta and S. Sakka Bu 11. 1 nst. Chem. Res.， Kyoto Un i v.. 59 (981) 159. 

71. K. Matsusita， T. Komatsu and R. Yokota; J. Mat. Sci.， 19 (984) 291. 

7l ~ Marotta， ~ Saiell~ ~ Branda and ~ Buri J. Mat. Sci.. 17 (1982) 105 and 306t 

73. J. Morales， L. Hernan， L. V. Flores and A. Ortega J. Therm. Anal.. 24 (984) 23. 

74. L. V. Me ise 1 and P. J. Cote Acta Met.， 31 (983) 1053. 

75.小島紀男，町田東一;“パソコンBASIC数値計算¥ (東海大学出版会，東京. 1982)， P. 186. 

76. H. ~ Chen， l C. Kimerlin~ J. M. Poate and l l Brown; 

App 1. Phys. Lett.， 32 (1978) 461. 

l田



第7章低温における構造緩和

7. 1 序

前章までに金属ガラスに生じるエンタルビー緩和現象について述べ，このような緩和現象

が金属ガ、ラスについて一般的に見いだされる性質であることを明らかにした.その中で，エンタ

ルビー緩和現象は，①カ。ラス転移温度Tq に比較的近い，高い温度で長時間焼鈍することにより

進行するものであり，②Tq を越える温度まで加熱された際に生じる吸熱反応によって検出され

る性質を持っていることが明らかとなった.ところが，このような性質は，結晶化反応によって

検出が阻害される場合が多い.すなわち，第5章でも示されたように，①Tq に近い高温での長

時間焼鈍は，結晶化を進行させるため，非品質母相の体積分率が減少し，また②Tq を越す温度

まで加熱すると原子の移動が活発化し結晶化が促進され・るので，それによる発熱反応のために，

吸熱反応がマスクされるなどの結果を生じる.このように低い温度より生じる結品化反応の故に，

金属ガ、ラスにおけるエンタルビー緩和現象が従来報告されなかったものと考えられる.

本研究では，結晶化温度Tx が低いために急冷されたままのカヲス状態ではTq が検出さ

れないfe-P-C合金の急冷されたままのカ。ラス状態には，低い温度からTxまで幅広い温度岐にわ

たって発熱現象が見いだされた.第6章で検討したように，エンタルビー緩和の速度式の計算に

よれば，非常に速い冷却速度で冷却されたガラスは，熱分析による加熱中に発熱反応を生じるこ

とが示された.本章ではfe-P-C合金に見い出された発熱反応がエンタルビー緩和によるものであ

るか否かについて速度論的に解析を試みる.

さらに，カ。ラス転移点Tq が二つ以上存在するガラス状態につき，構造緩和による熱力学

的状態変化について考察する.エンタルビー緩和現象とそれによる吸熱現象がカラス転移に基づ

くものであるので，二つのT9 が存在するとき，二つの吸熱ピークが存在すると考えられる.こ

れについてはPd-Cu-Si合金について解析を試みる.

7. 2 Fe-P-C合金のエンタルピー緩和

(a) 急冷凝固試料における吸熱現象

fe-P-C合金は現在知られている数多い非晶質合金のなかで，歴史的に最初に強磁性を有す

ることが発見された合金であり (1) 比較的広い組成範囲で非晶質状態を液体より急冷すること
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により得ることができる.山本研究では単ロール法により. F ig. 7-1に示す組成の非晶質合金

テープ状試料を作製した.x線回折によって判断した本合金系の非晶質相形成範囲はNakaら仰

の報告に一致した.

作製された試料のDSC熱分析結果を Fig. 7-2に示す.図中 Tc で表わしたのはキュリ

一点による吸熱ピークである.約 700Kにみられる発熱反応は非晶質相の結品化によるもので，

結晶化温度TxやDSC曲線の形状は，大むね従来の報告に合致した (3-7)Fig.7-2に示した

ように Fe78P，SC7および Fe76PI 6C8合金では，結晶化による発熱ピークよりわずかに低い温度

に吸熱反応がみられる.これはガラス転移による比熱の変化によるものと考えられる.第5章に

示したようにカゃラス状態が完全に過冷却液体となった後は，比熱の温度変化はほぼ一定とな

る (DSC曲線が平坦となる)が.Fe-P-C合金では結晶化が生じるため完全には過冷却液体

に転移せず.D S C曲線はなだらかに吸熱方向へ屈曲するのみとなる.このような吸熱への屈曲

は Fig. 7-1で破線で囲んだ組成の合金について認められた.この範囲にある Fe77P，SC8合金の熱

膨張の測定において，結晶化直前の温度で粘性の低下による異常な伸びが報告されているが (6)

この伸びはカゃラス状態が軟化し過冷却液体となることを示唆している.

F・

む

F4

、。

o Amorphous 
(T Amorphous ・Crystol

Fig. 7-1 Compositions studied are shown in Fe-P-C ternary system. 
The solid line indicates the composition range for formation 
of amorphous phase reproted by Naka et a 1. (Ref. 2). 
The specimens in the area enclosed by the broken line showed 
th巴 glasstransition phenomena as the endothermal peak in 
DSC curves. 
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(制焼鈍試料における吸熱現象

FeaoP，oC，o非品質合金の急冷凝固時の試料(以下急冷凝固材と呼ぶ)と，その結晶化温度

Tx より低い 633Kで焼鈍した試料のDSC熱分析曲線を重ねて.Fig.7-3に示した. これらの

DSC曲線は Fig.7-2に示したものに比べ. 20倍の高感度測定の結果である.急冷凝固材ではカ。

ラス転移による吸熱反応は見られず結晶化するが，とくに 50ksecおよび 100ks巴C焼鈍した試料

においては Tx よりわずかに低い温度域に吸熱現象がみられた.

このように焼鈍した試料にのみ検出される吸熱現象は，第5章で示した模式図 (F i g. 5-1) 

では，結晶化温度Tx がカーラス転移温度T.よりも高い場合を示したが. FeaoP，oC，o合金はTx

がT9 よりも低い場合に相当する.このとき急冷凝固材は過冷却液体へのガ、ラス転移によってエ

ンタルビーの温度依存性が変化するはずであるが.Fig.7-4に示したように Tx で結晶化が始

まるため，エンタルビーの急激な減少(発熱反応)を生じる.一方，焼鈍した試料(焼鈍材と呼

ぶ)の場合，焼鈍中にエンタルビーが減少しており .D S C熱分析による加熱の際にはエンタル

ビー増大(吸熱反応)となる.この吸熱現象が結晶化による発熱の一部と打ち消し合うため，

Fig.7-4に示したように吸熱ピークがDSC熱分析により記録されることになる.このように見

かけ上，ガラス転移を確認できない非品質合金についても，エンタルビー緩和現象が存在し，そ

の吸熱反応を検出することでガラス転移の存在を推測できる場合もある.以上に示したように急

冷凝固材にみられる吸熱現象，あるいは緩和材のエンタルビー緩和現象による吸熱ピークによ勺

' 

~ Fe..P..C ・80'13-7....-圃・--ーーー・

，Fe.ωP1OC，0 
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Fe79P'，C7 

Fe_.P..C_ 
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Fe7SP'SC7 

550 6∞ 650 7∞ 750 
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F i g. 7-2 DSC thermograms of Fe-P-C amorphous a 11 oys. "..，" i nd i cate 
the Curie temperature. Heating rate was 0.33K/sec. 
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てPe-P-C三元系非晶質合金はガ、ラス状態であり，過冷却液体との聞にガラス転移が存在すること

を確認できた.

7. 3 Fe-P-C合金の低温における構造緩和

(a) 焼鈍した試料のDSC熱分析

Fig.7-3に示したFesoP1oCIO合金の熱分析結果は，結晶化終了後の比熱が同一であると考

えて，その温度領域のDSC曲線を重ね合わせることによって示したものである(これらは

約 400K以下でも重なっている) .焼鈍材のDSC曲線をもとに考えると，急冷凝固材は，

約 400Kから結晶化温度に至る広い温度範囲で加熱中に熱を外界に放出していることになる.本

節ではこのような幅広い温度域で生じる構造緩和現象について述べる.

F ig. 7-5に. FesoPloClo合金を 603K(Fig.7-3に示した焼鈍温度 633Kより30K低い)

で焼鈍した試料についてのDSC熱分析曲線を上述のように重ね合わせて示す.非常に短時間の

焼鈍であっても急冷凝固材にみられる発熱現象は減少しており. 150ksecの焼鈍では前節で述べ

たようなエンタルビー緩和現象による吸熱反応が発熱反応にかわって検出されるようになった.

同様に Fe76PI6CSおよび Pe7SPISC7非品質合金についての熱分析結果をFi g. 7-6. F i g. 7-7 

にそれぞれ示す.ともに急冷凝固材では幅広い発熱反応が検出され.Fig.7-7に示した Fe76PI6

h合金は前述のように，急冷凝固材においてガラス転移の存在による DSC曲線の吸熱方向への

屈曲が検出される Fe76PI6CS合金の 603Kにおける焼鈍材のDSC曲線は.F巴SOP10C10合金と

類似の挙動を示し発熱現象が焼鈍により消失する .F ig. 7-7に示した Fe7SPISC7合金でも同様

に発熱現象は小さくなる.この合金の急冷凝固材にはガ、ラス転移による吸熱現象が検出できず，

また 623K. 653Kで長時間焼鈍しでも，エンタルビー緩和による吸熱ピークも検出できなかっ

た.焼鈍中に結品化が生じる(x線回折により確認した)ことにより，結晶化の発熱ピークが低

温度側へシフトし，これらの吸熱現象がマスクされたものと考えられる.

以上.Fe-P-C合金にあ、いて，ガラス転移現象やエンタルビー緩和現象による吸熱反応に加

えて，急冷凝固材にはブロードな発熱現象が検出された.これは結晶化温度より低い温度での焼

鈍により温度と時間の関数として消失した.なお，すべての合金についてキュリ一点は焼鈍によ

り高温側へシフトした.
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(b) 発熱現象の速度論の解析

Fe-P-C非晶質合金において検出された低温から高温まで低い温度範囲にわたる発熱現象は，

急冷凝固時に凍結されたエンタルビーの放出によるもので，非晶質金属の構造緩和を支映するも

のである .Chenと Coleman川によって Pd-Ni-PおよびPd-Cu-Si合金にこのような発熱現象の存

在が報告されて以来，多くの非品質合金に見られることが報告されてきた (8-2 4)しかしこの緩

和現象が原子配置のどのような変化に起因するものであるかについては不明の部分が多い.初期

の研究では，非晶質構造をつくる原子配置が化学結合性を有する短範囲秩序を形成するためにエ

ンタルビーの放出が生じると考えていた (8-12，19.21)が，機械的強度の劣下との対応(I 0， 19. 23) 

や，熱サイクルに対する不可逆性 (11 -1 3， 18. 19. 23)より応力緩和による自由体積の減少機構 (18) 

も関与している.

本研究では速度論的観点より発熱現象を解析し，その緩和機構の検討を試みる. Fig.7-3 

に示したFe80PIOCIO合金の 633K焼鈍において見られたように，フdロードな発熱現象が焼鈍によ

り検出されなくなった後，引き続きエンタルビー緩和による吸熱現象が生じる.発熱・吸熱とい

う一見異なる挙動は，最近Chen，(11，25) Harmelinら(22)によっても報告されたが，その関連性

は不明のままであった.そこで本節で、はエンタルビー緩和機構によって発熱現象の解析を試みる.

前章 d.4(d)において，エンタルビー緩和現象により，カψラス転移点T.近傍に発熱反応が

生じる可能性があることを述べた. これは 105
- 106 K / secの急速冷却によってT.付近の

温度を通過するとき，比較的高温の過冷却液体がガラス状態に凍結されている(この試料を急冷

凝固材と呼ぶ)ことにより， D S C熱分析による遅い加熱速度では，加熱中にエンタルビーが減

少するために生ずる.この考え方をFe-P-C合金のガ、ラス状態に適用する.第 6.4章で提案した速

度式をFe-P-C合金に適用し解析を試みる.

速度式はパラメータ Trを用いて次のように書ける.

旦 L k {Tー Trー T /n(手)}dt .• 1 ~ ~ I ~ ...， Tr 

B ， r"' sH 
k = exp ( Aー で +C T") 

ムH sCp(Tr-Tg) 

T To +αT 

(7-1) 

(7・2)

(7-3) 

(7-4) 

ここで tは時間， kは速度定数で，温度Tの関数であり，第 6.4章での考察により式 (7-2)の

ように三つのパラメータ A，B， Cで記述する.求めるエンタルビー変化ムHは式 (7-3)で与

えられ，比熱の差ム Cp は温度によらず一定とする.温度Tは一定の加熱速度αで時間 tととも
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に高くなる.さらに次の①笹③の仮定の下に第 6.4章に述べた手法によりエンタルビーの温度変

化と，その温度微分である DSC熱分析曲線を算出し，実験曲線の再現を試みる.

①Tq は，Fe80PIOCl0合金の場合，結品化による発熱反応のため検出できないが，第 7.2 

(ω章に示したようにエンタルビー緩和による吸熱現象の存在により結晶化温度よりわずかに大き

700Kと推定した.②式 (7-1)の積分に際し，な値と予想されることから，本解析ではTq

初期値としてヵーラス状態のもつエンタルビーム H。が必要である .Fe80PIOCl0合金の急冷凝固材

が示す発熱量が，急冷凝固時のガラス状態が有する過剰のエンタルビーム Hoであると考え，

Fig.7-3および Fig.7-5に示した熱分析曲線を温度積分することにより発熱量1400J /molを求め

この 400Kから結晶化温度 692Kまでの積分値は，従来報告ささているFe基非品質合金の発ナこ.

熱量とほぼ同軽度であった (10，21，23，24)③ガラス状態と過冷却J液体状態との比熱の差sCp 

は結晶化により実験的に決定できない.ム Cp はDSC曲線の算出にあたりその形状は変えずに

大きさのみを与えるため，パラメータとした.

実験結果を最もよく再現するようパラメータを選び，計算した結果を Fig.7-8および:Fig.

= 18 J /mol • Kとし，

6ムH-
T 

これらの結果はム Cp7-9に示す.

(7・5)exp ( 38 k = 

と表わした時の解であった.Fig.7-8で 300Kにおけるエンタルピ一変化ム Hoが1400J /mol 

である曲線がFe80P10C1。合金の急冷凝固材に対応し ，Flg.7-9では発熱量最大の曲線に相当する.

比熱曲線は初期値ム H。を1400J /molより焼鈍した試料(焼鈍材)のエンタルビー曲線，

200 J /molずつ減少させることにより算出し， Fig.7-8および Fig.7-9にそれぞれ示した.

k=exp(38-28α)()/T・6t.H/TI
Heoting rote 0.33K/sec 
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三
E
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Caluculated enthalpy change sH for as-quenched and relaxed 
Fe80P10Cl0 specimens using equations (7-1)， (7-2)， (7-3) 
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Fig.7-8に示されるように急冷凝固材のエンタルビーは，加熱速度0.33K / secの連続加

熱によって約 400Kより減少を始め， T. (= 700 K )で過冷却液体より過熱した後，約 730K

で過冷却液体に転移する.緩和材のエンタルビー変化もおおむね類似の傾向を示す.F ig. 7-9の

比熱曲線では，緩和材が示す発熱ピークは小さくなり，高温にシフトした.この傾向は前節で示

したFe-P-C合金に共通の性質であった.

計算により求めた比熱曲線を実験曲線と比較する.Fig.7-9に示した 2本の実験曲線は，

FesoP，oC，o合金の異なる 2つの急冷凝固材に対する DSC熱分析曲線より算出したものである.

その際，キュリ一点による比熱の変化を適切な基準線を描くことにより補正し，構造緩和による

発熱ピーク部分のみ取り出した. 2本の実験曲線の形状はほぼ一致しているが，わずかに相違す

るのは急冷時の冷却速度に違いがあったことによると考えられる (2， )計算結果と実験結果を比

較すると，発熱開始温度や発熱ピークの高さ，発熱量，等について計算結果が実験結果をよく再

現している.しかし発熱ピークの形状に関しては計算結果は低温側で発熱が大きく高温側では小

さく，実験結果とは逆の傾向を示した.

このように自由エネルギー変化を駆動力とするエンタルビー緩和の速度論でFesoP，oC，o合

金の発熱現象を解析すると，比較的よく加熱時の発熱現象を再現できた.この際の各パラメータ

を用いて冷却の場合を第 6.4(d)章と同ーの手法で解析した.冷却速度β106K/secの場合の

エンタルビー変化を Fig.7-81こ示す. この時凍結されるエンタルビー変化t.H 0 は1370J /molと

なり，実験結果1400J /molに近い値となった. したがってFesoP，oC，o合金は冷却速度約 106K / 

secで冷却されカーラス状態となったと推定することができる.
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本解析より最もよく実験結果を再現するパラメータム Cp およびkを第 6.4章に述べたエ

ンタルビー緩和現象の解析に用いたパラメータと比較する.FesoP，oC，o合金における企 Cp

(ェ 18J /mol • K)は， Tes5Ge'5， Pd7SAusSi，s合金の解析に用いた値とほぼ一致した.反応定

数kは第 6.4章で述べたように，アレニウス型の温度依存性の他に，構造緩和の程度にも依存す

る.本解析では構造緩和の進行にともなう kの減少を式 (7-2)で表現し，みかけ上の活性化エ

ネルギー(式 (7-2)では B-Ct.H に相当)が構造緩和により増大すると考えた.未緩和

状態で、のみかけ上の活性化エネルギーをEo，緩和後のそれをEとし，その差をt.Eとすると，

増大の割合t.E/Eoは Table7-1に示すように， FesoP，oC， 。合金では43%となり，他の二つの

合金のム E/E。の約10倍となった.これはFesoP，oC，。合金では低温でも kが大きく，原子が移

動しやすいが，緩和の進行によってkが著しく減少し，原子の移動が困難となることを表してい

る.緩和の速度定数kは式(7-2)に示したようにパラメータ A，B， Cで記述されるが， Table 

7-1に示したように， TeS5Ge'5， Pd76AusSi，s合金の場合， B / Aは経験的に各合金のTg に近

い値となる.これは温度TがTg に近づくと速度定数kが lのオーダーまで大きくなることを示

すものである.ところが，FesoP，oC，o合金の場合， B / AはTg の値よりも大きくなり，エンタ

ルビー緩和現象を表わすkと相違した.

Table 7-1 Comprison of kinetic parameter k， which is shown as the following 
formula 

Alloy 

FesoP，oC，o 

Pd76AusS i 's 

Tes5Ge'5 

B-Ct.H 
Kニ巴xp( A一一一守一一)

In k 

2800 -6 t. H 

Tg 

38 -700K 
T 

70000 -3. 5 t. H 
107 - 655K 

T 

31000 -2 t. H 
77 407K 

T 

B/A E /Eo* 

737 43% 

654 2.5% 

403 3.2% 

*Eo and t.E Show the apparent activation energy(B-CムH)at the 
as-quenched state and the change of that after the structural relaxation. 
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このようにエンタルビー緩和現象を表わす速度式で， Fe-P-C合金の発熱現象を解析すると，

定性的にはDSC熱分析曲線を再現することができたが，その際の速度定数kはエンタルビー緩

和現象を表わすkとは異なった.したがってFe-P-C合金に生じた低温から高温に至る発熱現象は

エンタルビー緩和とは異なる機構によるものと考えられる.

最近8eukelとRadelaar (18)は自由体積理論を金属ガラスの構造緩和に適用し，急冷凝固時

に凍結された過剰な自由体積が，緩和によって過冷却液体状態に近づくことにより消滅し，その

際発熱現象が生じると考え，その速度論を示した. しかしChenら(11，24-26)は発熱現象の緩和速

度を解析したところエンタルビー緩和の速度とは異なることを指摘している.発熱現象は熱サイ

クルに対し不可逆で，一度消滅するとその後の熱処理により再び発生することがないこと同， 11，

15-2 6)や，冷間加工 (24)急冷凝固条件の変化(12，2りなどの実験より，急冷時に導入された内

部応力や欠陥が焼鈍により消滅する過程を発熱現象として検出しており，多くの原子の協調

的移動によるエンタルピー緩和現象とは異なる機構であると考えられる.したがって本研究

Fe80PIOCIO合金に生じた発熱現象も内部応力の除去や凍結欠陥の消滅の過程に対応するものと考

えられる.

(c) FeートC合金のエンタルビー変化

Fe-P-C合金の構造緩和と結晶化につき，熱分析法により検討した結果は， F ig. 7-10に示す

ようにまとめることができる.液体は約 106K / secの冷却速度で冷却されており，過冷却液体

状態がガラス状態に凍結される.このように形成されたガ、ラス状態では，その非晶質構造内に多

くの内部応力や欠陥を含有しているため，原子は比較的動きやすい.熱分析によるo.33K /sec 
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程度の加熱速度での加熱によって， 400K程度より，これらの欠陥が消滅し，エンタルピーが減

少する.この際原子の移動度は緩和の進行によって低下するので，温度TA で焼鈍すると，初期

には緩和が早く進むが，長時間焼鈍しても十分には安定状態に到達しない.

結晶化による急激なエンタルビー減少と構造緩和によるエンタルビー減少との関係は次の

ように考えられる.F ig. 7-10に示すように結晶化温度TH1のとき急冷凝固材にも緩和材にも過冷

却液体状態への相転移によるエンタルビー増大(F i g. 7-10の矢印 C，f )は，結晶化によるエン

タルビー減少(同図の矢印 a，d )により検出できない.結品化温度がT叫 (TH2>TH1)の場

合，急冷凝固材はエンタルビー増大は検出できず，結晶化による減少(矢印b)となるが，緩和

材ではわずかにエンタルビー増大が検出される(矢印 e) .結晶化温度TH3(TH3>TH2)のと

きカ。ラス転移点T9 が実験的に検出することができる.もっとも完全に過冷却液体に転移するま

でに結晶化を生じ，エンタルビーが減少する.

本研究で検討したFe7SP，SC7 合金は結晶化温度がTH1であったと推定され， Fig.7-3およ

び Fig.7-7にDSC曲線を示したFeSOP，OC，。合金はTH2， Fig.7-1で破線で囲んだ組成の合金は

T叫であったと考えることができる.

7. 4 Pd~Cu~S i合金の低温における構造緩和

(a) 2つのガラス状態

カ守ラス状態はその転移温度T9 で過冷却液体の原子移動に関する自由度が凍結されたもの

である.一般に非晶質合金は多くの元素を含む多成分からなる合金であることから，原子の移動

の自由度としては長距離の並進の移動の自由度(たとえば原子聞の結合距離や結合角に関する自

由度)が存在する.したがって並進の自由度が凍結される温度をT91とすれば，このような化学

結合に関する自由度の凍結される温度T92が存すると予想される.実際，関ら (27-29) はエタノ

ール， シクロヘキセンなど有機物ガラスにおいて，その詳細な熱分析結果から，分子運動と分子

配列のうち凍結される自由度に相違があり，複数のガ、ラス状態とそのカヲス転移温度が存在する

ことを示している.

T 9 1とT92が存在するガラス状態のエンタルビー変化を考える. Fig.7-11に模式的に示す

ように，過冷却液体はT91で凍結され，カ。ラス状態!となる.しかし，さらに冷却されることに

より，残っている自由度も凍結し， T 92でヵーラス状態Eとなる.同様にガラス状態m.IV等の存

在を考えることも可能である.ガラス状態 IをT91近傍で焼鈍すると過冷却液体状態へと緩和す

るが，その緩和相の過熱を利用して. D S C熱分析により吸熱反応として検出できた(第5章，
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エンタルビー緩和).同様に考えるとカ、、ラス状態Eは焼鈍により，自由エネルギーの小さいガラ

ス状態 Iへと緩和するものと考えられる.エンタルビー緩和現象と同様とすれば， T q2の存在，

ひいては様々の自由度が存在することを確認できると期待される.

Zr-Ti-Be(31)において 2Tq における比熱の変化によって PbSe-GeAsSe(30)，実際，

(34， 35) (32) Te80Ge 12. sPb7・5，(33) Te-Si-Pb， またTe-Ge-Se，.つのTq が見いだされており，

(36) Pd-Ni-P (37，38)では結晶化による発熱反応に隠されているが， 2つのTq が存Te77AI23， 

在すると報告されている.しかし，関ら (27-29)の研究以外は多成分系であり， 2つのTq の存

あるいは，結晶化による組成の変化によるものである.在の原因は，液体の相分離，

Pd-Cu-Si合金の低温焼鈍(b) 

Pd77. SCU6 前節で、述べた 2つのTq の存在について ，Pd-Cu-Si合金系について検討する.

= 626Kであり，第5章で述べたようにTq より83K低い 543K以上でかつTqS i 16. 5合金はTq

エンタルビー緩和現象による吸熱反応がTq 直上に検出されてよりも低い温度で焼鈍した場合，

いる.この Pd77.SCU6Si 16.5合金をTq より 113K低い 513Kで焼鈍し，その焼鈍材をDSC熱

Fig.7-12は室温近傍ム結晶化による発熱ピーク終了後のDS分析しだ結果をFig.7-12に示す.

C曲線を重ねて示したものである.焼鈍材のDSC曲線は，焼鈍温度 513Kより徐々に吸熱の方

守

、ー向にずれ，ブロードな吸熱ピークは焼鈍時間とともに高温にシフトし，吸熱の量も増加した.

543Kでは後述のように吸熱量はFig.のような吸熱ピークは 573K以上の焼鈍では検出できず，
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Fig. 7~12 DSC thermograms near Tq2 for several Pd77・SCU6Si16・5speClmens 
annealed at 513K. 

この吸熱現象は，第5章に述べたエンタルビー緩和現象の場合との類推から，ある自由度

の凍結されたカvラス状態Eからガラス状態 Iへの緩和現象によるものと考えられる.高分子ガラ

スではβ一緩和と呼ばれる (39，40) この現象に対応させるならば，エンタルビー緩和現象はガラ

ス状態 iから過冷却液体への緩和であり，これをα一緩和と呼ぶことにする .α ー緩和のTq を

T 0 1とし， β 緩和のToをT02とすれば， T q 1 = 626Kであり， T q2は上述の実験結果から約

570Kと推定される.

エンタルビー緩和 (α 一緩和)現象により生じる吸熱ピークは，第 5.3(e)章に述べたよう

に，サイクル的な熱処理により可逆的に形成と消滅を繰り返した Pd 77 • SCU6Si 16.5合金につい

てはFig.5~27に示した通りである.本研究ではβ 緩和現象による吸熱ピークについても同様の

可逆性が存在することを見いだした 513Kの焼鈍と加熱，急冷の熱処理をFig.7~13に示す.ブ

ロードな吸熱を示す 513K 604ksec焼鈍材(2)をDSCセル内で加熱し，吸熱反応終了後の 621K

でセルより取り出し急冷した.この試料(3)は， Fig. 7~13(3)に示すようにブロードな吸熱ピークは

検出されず，急冷凝固材のDSC曲線 (Fig.7~13(1))と類似する.試料(ωを再び 513K 604ksec 

焼鈍すると，試料(2)と同様の吸熱ピークが検出された (Fig.7~13(4)参照) .これは，緩和したカ“

ラス状態II'はガラス状態 Iに融解するが，急冷によりガラス状態 Iはガラス状態Eとなり，再

度 513Kで焼鈍すると緩和したカゃラス状態II'になることを表わしているものと考えられる.こ

れはα一緩和として，ガラス状態!と過冷却液体間に見られたと同質の可逆性である.

次にα←緩和と s-緩和の関連について述べる.焼鈍温度をFig.7~12， Fig. 7~13における

513Kよりも， 30K高い 543Kとした場合の Pd77・SCU6S116.Sjド品質合金焼鈍材のDSC曲線を

F i g. 7~ 14に示す. 51ksec焼鈍した場合，先述のブロードな吸熱ピークが認められるが，さらに焼

鈍時聞を長くすると，吸熱ピークは高温へシフトし，やがて Tq 1での吸熱ピークに重なった.

F i g. 7~ 14に示した2441ksec焼鈍材はこのような吸熱ピークを示している.このように長時間焼鈍

ではs-緩和はα一緩和に合致し，過冷却液体状態に融解することがわかった.
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7. 5 結論

本章では金属ガラスを比較的低温で焼鈍した場合に生じる構造緩和現象について述べた.

本章では①エンタルビー緩和が結晶化によって検出しがたい場合において，熱分析曲線をどのよ

うに解釈するべきかについて述べ，さらに②低温から高温にわたって幅広くみられる発熱現象に

ついて，エンタルビー緩和の観点から検討を加えた.③ガラス状態は自由度が凍結されたもので

あるから，複数の自由度が存在すれば，複数のガヲス転移点が存在し，それに対応して緩和現象

が存在することを述べた.得られた結果を要約すると次のとおりである.

(1) エンタルビー緩和現象は過冷却液体と緩和したガラス状態との聞の相転移に伴う吸熱

現象により検出されるが，結晶化反応による発熱によってT9 の検出が困難となるFe-P-C合金で

はエンタルビー緩和現象も検出が困難となる.結晶化温度Tx がT.よりわずかに低い FeaoP'o

L。合金ではガラス転移による比熱の変化は検出できなかったが，エンタルビー緩和現象によっ

て生じる吸熱反応が，結晶化反応による発熱に打ち勝ち，結晶化温度Tx 直下の温度に検出され

た.このようなヵーラス転移の存在の確認により ，FesoP，oC，。合金はガ、ラス状態であると結論され

る.

(2) FesoP， oC， 0合金は約 400Kから結晶化温度Tx にわたる幅広い温度域で発熱反応が認

められ，この発熱量1400J /mo 1は焼鈍により減少した.前章でエンタルビー緩和により T.直

下の温度に発熱が生じることが示されたことから，発熱反応を前章で提案した速度式を用いて再

現を試みた.その結果FesoP，oC，o合金は 106K / sec程度で冷却されガラス状態に固化し，加熱

時に過剰のエンタルビーを放出すると考えることにより，加熱時のDSC曲線を再現することが

できた.しかし反応速度定数kの構造依存性はエンタルビー緩和の場合に比べて強いこと等，

Pd-Au-Si合金や Te-Ge合金のエンタルビー緩和現象の速度論と異なることが明らかとなった.

(3) 本研究ではヵーラス状態と過冷却液体の転移を考えてきたが，本章では，ガラス状態同

士に転移が生ずる可能性について論じた.自由度の異なるガラス状態聞にガラス転移点T92を考

えることによって Pd 77 • 5Cu6Si '6.5合金を低温で焼鈍した試料が， T.より低い温度域に示す

ブロードな吸熱反応を説明した.このフeロードな吸熱反応はサイクル的熱処理に対し可逆性を示

し長時間の焼鈍によりエンタルビー緩和による吸熱反応と合致した.なおT.2は約 570Kと見

積もることができた.
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第8章総括

金属ガラスは金属合金の液体を急冷凝固することによって非品質固体となったもので，酸

化物ガラスや高分子ガラスなど従来知られているガラス材料のうちのひとつである.金属ガラス

は液体急冷技術の著しい発展に伴って多量に生産することが可能となり，無秩序な原子配置とマ

クロ的な等方性，均一性により新しい工業材料として注目されるようになった.例えば， Fe， Ni， 

Co等を含む金属ガ‘ラスは高透磁率，高磁東密度，低鉄損など優れた軟磁気特性を有するため，変

圧器用鉄心や磁気ヘッドなどに実用化されるようになってきた.

ところが，開発されてきた多くの金属カ。ラスは比較的低い温度で結品相へ変態し，非品質

物質としての特性が消失する.また結晶化に先だち，構造緩和現象と呼ばれる非晶質構造におけ

る原子配列の変化が生じ多くの物性値が変化することが明らかとされてきた.例えば急冷凝固

時には高い強度と靭性をもっ金属ガラスが，構造緩和により著しく脆化し実用上支障が生じる.

このように金属ガ、ラスが結晶化および構造緩和現象を示す理由は，熱力学的に金属ガラス

が非平衡状態にあることから説明される.金属ガラスに限らず，一般にガラスは結晶状態に対し

.て非平衡であるが，さらに過冷却液体状態に対しても非平衡な状態である.したがってガラスの

平衡状態への移行に際して，結晶状態への相転移，すなわち結晶化と，過冷却液体状態への相転

移，すなわち構造緩和現象の二つの過程が存在する.

本研究は，金属ガラスが従来知られている酸化物ガラス等と類似の熱的性質を持つことに

着目し，熱力学的に非平衡な状態にある金属ガラスが，準安定平衡ならびに安定な平衡状態に転

移する熱安定化の過程を明らかにしようとしたものである.得られた結論は各章ごとに以下のよ

うに要約される.

第 1章では上記に概説した本研究の目的とその背景について述べた.

第2章では本研究に用いた実験方法について述べた.

第3章では，アルミニウム合金を非品質化する試みについて述べ，得られた非品質相につ

いてその結晶化挙動を明らかにした.アルミニウム合金は結晶状態では工業用材料として幅広く

使用されているのにもかかわらず，その非晶質状態の形成についての報告はなく，非品質形成能

や熱安定性については，従来ほとんど研究がなされていなかったものである.

アルミニウム合金のうち， AI-Ge合金を急冷凝固したところ，冷却速度の大きい時に非平

衡相 TI が，冷却速度の比較的遅い時には非平衡相 T2 が形成されたが，つねに平衡相であるAl
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あるいはGeと共存した.さらに強く冷却した場合. Al-l0at%-90at%Ge組成において非晶質相

が部分的に形成された.とくに Al-40at%-50at %Ge合金では非晶質単相となった.その結品化

過程は，直接平衡相AlとGeに分解する場合と，準安定相 71 とAlに結晶化した後，平衡相に変態

する場合の二つの過程が存在することが明らかとなり，それぞれの過程を熱活性化過程として解

析した.

Al-Ge合金における非品質相の形成を，液体と固体の自由エネルギーの大小関係と，過冷

却液体の結晶化速度により考察した.熱力学的には Al-40at%Geより70at% Geの組成では無拡散

による固溶体形成の可能性はなく，速度論的には平衡相よりも非平衡相の離間を抑制すれば過冷

却液体を室温まで冷却することが可能である.

金属間化合物を数多く形成するAl-Fe-G~ Al-Fe-Si合金では，金属間化合物組成よりわず

かにずれた組成で非晶質化が容易となり，ロール法によりテープ状試片の作製に成功した.両合

金とも Al-Ge合金の非品質相の結晶化温度よりも高い結晶化温度を有する非品質相を形成した.

三元合金のうち，アルミニウムの多い組成ではその電子回折像は fcc構造のAlに近く，短範囲に

は秩序度の高い原子配列の存在が予想された.

第4章では Pd76AUsSiI8合金にお、ける結晶化初期段階を定量的に解析したガラス転移温

度Tq 以下での Pd76AusSi18非晶質合金の結晶化は二相，すなわちMS-I相と MS-II相への

結晶化であることが明らかとなった.このうち. M S -1相はPd河川口の組成をもっ fcc(面心

立方)構造であり .MS-II相は金属間化合物 Pd3Siである.

M S -1相の結品化の速度をX線小角散乱 (SA X S)測定により定量的に解析した.そ

の結果，焼鈍初期にはすでにMS -1相の核がかなり多量に形成されていることがわかった.等

温焼鈍中における小角散乱強度の著しい増加はMS -1相の成長に対応しており，その強度プロ

ファイルの解析より.M S -1相の数密度はほぼ一定であった.また同時lこMS -1相の体積分

布が決定され，これらから求めたMS-I相のサイズ分布は，対数正規分布を用いることにより

かなりよく説明できた.成長の速度は拡散律速であり，その拡散定数の値は他の研究者による報

告値とよい一致を示し，熱分析による見かけ上の活性化エネルギーとよい一致を示した.

第5章では金属ガラスにおけるエンタルビー緩和現象について述べた.ガラス状態は焼鈍

によりエンタルビーが減少し，より安定なガラス状態に緩和する.この緩和した試料はガラス転

移温度Tq 直上で過冷却液体に融解するが，その際エンタルピーは増大し吸熱反応となる.この

ようなエンタルビー緩和現象が酸化物ガラス等に見られることは従来知られていたが，金属ガラ

スについてはほとんど研究されていなかった.これは金属ガラスの結晶化温度Tx がTq より低

いことが多いため検出が困難で、あったことによる.第5章ではTKがT，より高く，結晶化の効果を
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無視できる下記の合金について述べた.

Pd82-"Au" Si 18 (x =2， 4， 6， 8at%)， Pd77・5Cu6Sil6・5，Cu " Zr 1 00-" (x = 40， 43， 

48at%)， Te，oo->< Ge" (x = 15， 17， 20at%)の各非品質合金をTg以下で焼鈍すると，試料が

.連続的に昇温されるとき， T.直上に吸熱反応を示すことをDSC熱分析によって見いだした.

吸熱量は焼鈍時間とともに増加するが，焼鈍温度で定まった飽和値に近づいた.この飽和値は焼

鈍温度が高いほど小さく， T.以上では吸熱反応は検出されない.熱処理を温度についてサイク

ル的に行うと，吸熱現象は可逆的に形成・消滅した.焼鈍した試料のDSC曲線より実験的にエ

ンタルピ一変化を算出すると，緩和した非品質相のもつエンタルピーは，その焼鈍温度で過冷却

液体がもっエンタルピーに近づくことが示された.

第6章ではエンタルビー緩和の速度論について考察した.第5章で定量的に測定した吸熱

ピークの面積(吸熱量)は緩和の程度を表わすと考えられることから，これを Johnson-Mehl-

A v r am i ( J M A )の式で整理したところ，金属ガ、ラスの場合，指数nが約 O.5となった.これは

結晶化機構では説明できない値であるが，従来酸化物ガラスや高分子ガラスについて緩和過程に

ついて報告された値に等しい.

エンタルビー緩和の速度式として自由エネルギ一変化が緩和の駆動力となる式を提案した.

これは駆動力と，温度に依存する原子の移動度kとの積に緩和速度が比例すると考えたものであ

る.パラメータ Tf を用いた表現に書き直すことによって，従来一般のガラス物質に適用された

速度式と比較した.金属ガラスの等温焼鈍によるエンタルビーの減少は，反応速度定数kに，緩

和進行による原子移動が困難となる効果を取り入れることによって，実験データをよく説明でき

ることがわかった.この速度定数kを用いて連続加熱時に生じるエンタルピ一変化を算出し，D

SC熱分析曲線を計算したところ，提案した速度式により吸熱ピークをよく再現することができ

Tこ.

連続冷却によって過冷却液体がガラス化される場合にも速度式を拡張して適用を試みた.

その結果，速い冷却速度ほど高温で過冷却液体が凍結され，そのガラス状態を再加熱すると，

T.直下の温度に発熱現象が生じることが算出された.これに基づき実験結果と対応させると，

Te8sG巴15合金の急冷凝固材は 0.1-10K/sec程度の冷却速度で冷却したものと推定された.

第 7章では金属カ、、ラスを比較的低温で焼鈍した場合に生ずる構造緩和について述べた.

Fe-P-C合金では結品化反応による発熱がエンタルビー緩和現象による吸熱反応の検出を困難とす

る. Fe80P¥OC¥O合金では結晶化温度T"がT9 よりわずかに低く，ガラス転移による比熱変化は

検出できない.焼鈍によりエンタルビー緩和が生じると，緩和した試料に吸熟反応が生じるため，

結品化反応による発熱に重なるけれども ，T"直下の温度に吸熱ピークがわずかながらDSC熱
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分析により検出できるようになった.

FesoP¥oC¥O合金では約 400KからTx に至る広い温度範囲で発熱反応が検出され，焼鈍に

より発熱量が減少した.本研究では第6章で提案した速度式を用いてこの発熱反応の解析を行っ

た.その結果，FesoP¥oC¥O合金液体は約 106K/secで冷却されガラス状態に固化したと推定さ

れた.そのDSC熱分析曲線を比較的よく再現するよう選んだ反応速度定数kは，エンタルビー

緩和の場合と相違が見られたことから，大きな急冷速度で凍結された応力の緩和や凍結欠陥の合

体消滅などの機構によるものと推論した.

ガラス転移は自由度の凍結，解除によるものと考えられることから，金属ガラスに異なる

自由度が存在する場合，それぞれの自由度の凍結，解除によって，二つ以上のガラス転移温

度Tq ¥， T q2， ・・・・，が存在する可能性がある.この考え方に基づいて Pd 77 • SCU6Si ¥6.5合金を

低温で焼鈍した試料が， Tq より低い温度に吸熱反応を示すことを説明した.この吸熱現象はエ

ンタルビー緩和による場合と同様に，サイクル的な熱処理に対し可逆性を示した.長時間焼鈍し

た場合，この吸熱現象は，エンタルビー緩和による Tq 直上の吸熱反応に重複するようになった.

このように低い温度域での焼鈍で進行する構造緩和は，エンタルビー緩和現象や応力緩和現象な

どと異なる緩和機構によるものと考えられ，金属ガラスには数種類の緩和機構が存在することを

示唆するものである.
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