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Ni 基超合金 IN-100 の高温変形におけるプロセスマップ

	 	With	 the	 necessity	 for	 energy	 security	 due	 to	 recent	 geopolitical	 risks	 and	 the	 demand	 for	 energy	 increasing	with	
the	 post-pandemic	 economic	 recovery,	 there	 is	 an	 unprecedented	 need	 to	 improve	 energy	 efficiency	 by	 increasing	 the	
high	 temperature	strength	of	heat	resistant	materials.	 In	 this	 study,	hot	compression	 tests	were	performed	on	a	cast	Ni-
based	superalloy	IN-100	at	various	temperatures	and	strain	rates	ranges.	From	the	flow	stress-true	strain	curves	and	the	
microstructure	 observations,	 a	 processing	map	 of	 the	 hot	 deformation	was	 constructed	based	 on	 the	Dynamic	Material	
Model	（DMM）.	At	1200	℃,	crystal	orientation	rotated	from	the	initial	<001>	direction	parallel	to	the	compression	axis	
to	 the	 <101>	 direction,	 which	 is	 the	 primary	 slip	 direction	 of	 the	 FCC	 system.	Kink	bands	 formed	perpendicular	 to	
the	compression	axis,	and	fine	crystals	with	discontinuous	dynamic	recrystallization	（dDRX）	at	the	boundary	of	the	kink	
bands	were	observed	 for	 the	slow	strain	rate.	As	 the	strain	rate	 increases,	meta-dynamic	recrystallization	（mDRX）	was	
observed	after	the	compression	test.	Below	1100	℃,	the	 flow	stress	 first	 increased	sharply	and	then	decreased	gradually	
with	an	increasing	strain	over	the	whole	strain	rate.	Twin	deformation	was	suggested	to	occur	prior	to	the	appearance	of	
DRX	below	1100	℃	for	 the	small	 strain	rates.	The	stable	region	of	hot	deformation	was	considered	to	be	 located	around	
1150	℃	and	0.003	s-1.

Synopsis

近年のエネルギー安全保障への要求の高まりや、パンデミック後の経済回復によりエネルギー需要が増大する中、耐熱材
料の高温強度向上によるエネルギー効率の向上がかつてないほど希求されている。本研究では、高温強度に優れる難加工
性 Ni 基超合金の製造に向けて、IN-100 の鋳造材を対象に熱間圧縮試験を行い、動的材料モデルに基づいた熱間加工性
の定量評価を行った。1200	℃において、試験片中央部では、結晶方位が <001> から連続的に回転し、<101> 配向領域が
形成され、圧縮軸方向に垂直にキンク帯が形成された。キンク帯近傍では不連続動的再結晶（dDRX）が認められ、ひずみ
速度の増加に伴いメタ動的再結晶（mDRX）が生じた。一方、1100	℃以下において、流動応力はピークを示した後に減少す
る動的再結晶型の挙動を示した。特に、低ひずみ速度側では拡散アシストによる変形双晶の形成が示唆された。実験を基
に構築したプロセスマップより、本合金の安定変形領域は 1150	℃/0.003	s-1 近傍に存在することが明らかとなった。
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Ni 基超合金 IN-100 の高温変形におけるプロセスマップ

1.　緒　言

近年の世界情勢の不安定化を起因とした天然ガスや石
油価格の高騰に伴い、欧州をはじめとした各国はこれ
までのエネルギー安全保障政策の抜本的な転換を迫ら
れた（1）。エネルギー資源に乏しい我国においても、電力
価格の高騰や慢性的な電源予備率の逼迫に見られるよ
うに、エネルギー安定供給における脆弱性が顕となり、
今後、S+3E、すなわち安全性（Safety）、安定供給性

（Energy	Security）、経済効率性（Economic	Effi		ciency）
および環境適合性（Environment）に立脚した持続可能な
開発がますます重要となる。このような観点から、一
次エネルギーに占める割合の大きい火力発電分野（2）や、
今後需要の増加が見込まれる航空機分野において用いら
れる耐熱材料の、高温強度向上による高効率化は重要な
社会的要請である。

種々の耐熱材料の中でも高温強度に優れる析出強化
型 Ni 基超合金は、ジェットエンジンの燃焼器やター
ボチャージャーに用いられる。その高温強度は、主に
Ni-γ母相に対して微細整合に析出する Ni₃Al-γ’相によ
りもたらされる（3）。γ’相体積率の増加と共に高温強度は
増加する一方、熱間加工性はトレードオフの関係にあ
るため、鍛造合金の場合には、体積率の上限は 40	% 程
度とされている（4）。一方、塑性加工を伴わない鋳造合
金の場合は、γ’相体積率をより高めることで、鍛造合
金に比べて優れた高温強度を有するものが多い。既存
の Ni 基超合金の中でも最も高い水準の高温強度と低密
度を兼ね備えた IN-100 は（5）,（6）、多結晶鋳造合金として
ジェットエンジンブレードに用いられるほか、粉末冶金

（Powder	Metallurgy	 :	PM）プロセスによりディスク材
にも用いられる（7）。しかし、PM ディスク材の製造には
GatorizingTM 法と呼ばれる超塑性加工を用いる必要があ
り、複雑で高コストな製造プロセスとなっている（8）,（9）。

このような難加工性材料を従来の溶解鍛造プロセスで
製造するためには、熱間鍛造可能な温度・ひずみ速度の
条件を評価する必要がある。この熱間加工性の評価には、
Prasad が提唱した動的材料モデルに基づいて熱間加工
性を定量評価するプロセスマップの手法があり、広く
金属材料の安定変形領域の評価に用いられている（10）,（11）。
プロセスマップは初期組織に大きく依存するため、鋳造
材の熱間加工性評価には、鋳造材の実験を基に構築した
プロセスマップが必要である。しかし、IN-100 のプロセ
スマップは PM 材に関する報告があるのみで、鋳造材の
安定変形領域は明らかでない（12）。本報では、IN-100 の
鋳造材における高温変形のプロセスマップを作成し、安
定変形領域を評価するとともに、既存の鋳造材における
変形機構の特徴を明らかにした。

2.　実験方法

2.1　供試材と実験方法
供 試 材 は、 表 1 に 示 す 組 成 の IN-100 鋳 造 材 で あ

る。鋳塊は高周波誘導溶解にて溶解した溶湯を、φ
70	mm の円柱形状の鋳型に注湯することで 8	kg の
鋳塊を溶製した。鋳塊外周部の柱状晶形成領域よ
り、圧縮方向が鋳塊半径方向に平行になるようφ 8 ×
12	mm の円柱圧縮試験片を採取し、富士電波工機製
THERMECMASTOR-Z® にてひずみ速度制御による熱
間圧縮試験を実施した。試料はγ’相の固溶温度以上の
1250	℃で 300	s 保持した後、熱間圧縮温度にて 300	s の
均熱化を施し、種々のひずみ速度で公称ひずみ 45	% ま
で圧下し、N₂ にてガス急冷を施した。

得られた流動応力 - 真ひずみ曲線に対して、付与した
仕事の 90	% が熱になると仮定し（13）、以下の式にて加工
発熱に伴う温度上昇量を見積もった。

ここで、ρは試験片の密度、c は熱容量である。積分項
は真応力−真ひずみ曲線より計算され、種々の真ひず
みにおける温度上昇量を算出した。各ひずみ、ひずみ
速度における真応力の対数と絶対温度の逆数の関係を
直線近似し、直線の傾きと（1）式による温度上昇量を
考慮し、真応力の発熱補正を行った。なお、摩擦補正
については、発熱補正に比べて真応力への寄与は小さ
い（14）ことから実施していない。各試験条件において得
られた補正応力を用いて、次項の手順でプロセスマップ
を構築した。

熱間圧縮試験材について、組織観察と電子線後方散
乱回折（Electron	Backscattered	Diff	raction	 :EBSD）法
による結晶方位解析を実施した。組織観察用試料は、
圧縮後試験材を、圧縮軸方向に平行かつ試験片中心部
を通る面で 2 分割に縦断し、これを #1200 まで機械研
磨後、3	µm および 1	µm のダイヤモンドペースト（DP）
によるバフ研磨で鏡面とし、電解エッチングを施し作
製した。EBSD 測定を行う試料は、DP による鏡面研磨
後にコロイダルシリカによるバフ研磨を施した。組織
観察には、電界放出型走査電子顕微鏡（FE-SEM:	 JSM	
7100F）を用いた。

表 1　IN-100 の化学組成（mass	%）

（1）



技 術 論 文

（23）

Ni 基超合金 IN-100 の高温変形におけるプロセスマップ

2.2　プロセスマップの構築
プロセスマップは、Prasad により提唱された、動的

材料モデル（DMM）に基づいて塑性変形における安定変
形領域を求める手法である。塑性変形時、試験片に投入
される仕事は次の式で表される。

ここで、右辺第一項は G	content と呼ばれ、投入エネル
ギーのうち熱として試料に吸収された分を示す。また、
右辺第二項は J	co-content と呼ばれ、熱として試料に吸
収されなかった仕事の、動的回復・再結晶やき裂の発生
といった組織変化への寄与を示す。J と G の比はひずみ
速度感受性指数とも呼ばれ、次式で表される。

一方、σはε̇の累乗にて表される。

式（3）および（4）より、J は次のように表される。

m =	1 のとき、J は最大値（ Jmax =	σ・ε̇/2）となり、投入
した仕事の半分が熱として吸収され、残りの半分が組織
変化に寄与する。Jmax に対する J の比は仕事の分散効率

（η）と呼ばれ、ηの等高線を温度とひずみ速度に対して
プロットした分散効率マップにより、熱間加工性を定量
評価できる。

塑性流動が最も良好になるのは、与えられた仕事の内、
組織変化への寄与が最大になる場合、すなわち J が極大
になる場合に対応する。
　一方、高温変形に伴う塑性変形の不安定性は、次に示
す Ziegler の criteria を用いて表される（15）。

式（7）が満たされる場合、系のエントロピー生成と仕事
によるエントロピー増加にミスマッチが生じ、塑性流
動の局在化や塑性不安定が生じるという物理的意味を
持つ（15）。本研究では、前項の補正応力を用いて導出した
m	値より、分散効率マップと Instability マップを作成し、
これを組み合わせることでプロセスマップを構築した。

3.　結果および考察

3.1　鋳造材の初期組織
図 1 に鋳造材の反射電子像および SEM-EDS 面分析結

果を示す。以下では、本組織を初期組織と称する。図 1
（a,	b）より、紙面上下方向に柱状晶が成長し、その内部
には 1	µm 程度のサイズの微細なγ’相の析出が認められ
た。一方、柱状晶境界付近の最終凝固部には数十 µm 程
度のγ/γ’共晶組織が点在して認められた。後述するが、
柱状晶サイズは本視野からは判別できないものの、幅・
長さ共に約 1	mm 以上と粗大であった。また、最終凝固
部に認められる共晶γ/γ’近傍には、数 µm 程度のサイ
ズの黒色の塊状相が認められた。これらは、図 1（c）に
示す Ti、Mo、C の濃化傾向から MC 系炭化物と推定さ
れる。

図 2 に初期組織の結晶方位解析結果を示す。Image	
Quality（IQ）マップより、紙面上下方向の柱状晶成長方
向におおむね平行に、凝固時に形成されたと推定され
る大角境界が形成され、その界面および柱状晶内には
MC 系炭化物が認められた。また、紙面上下方向（TD
方向）の結晶方位を示す逆極点（IPF）マップより、強い
<001> 配向が認められた。<001> は立方晶系の凝固に
おける優先成長方向であることから、この結果は妥当
である。以上より、初期組織は柱状晶が圧縮軸方向に
対して平行に配列した一方向凝固組織である。

図 1　（a,	b）初期組織縦断面の反射電子像および
（c）EDS 面分析結果

（2）

（3）

（4）

（5）

（6）

（7）
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3.2　応力－ひずみ曲線
図 3 に、熱間圧縮試験後の供試材縦断面を示す。

1100	℃以上において、柱状晶界面から発生したと考え
られる軽微なクラックは散見されるものの、試験機治具
による拘束のない試料側面は比較的左右対称なバルジ変
形する傾向を示した。一方、1000	℃以下の低温におい
ては、ひずみ速度に関わらず圧縮軸に対して 45°方向に、
断熱せん断帯（ASB）に沿って生じたと考えられる大割れ
が発生する傾向であった。

図 4 に、各温度、ひずみ速度における真応力−真ひず
み曲線を、各ひずみにおける補正応力（●）と共に示す。
1200	℃では、全てのひずみ速度において、低ひずみ側
では、ひずみの増加に伴い真応力は明確なピークを示
さず、一定値に収束する動的回復（Dynamic	Recovery	 :	
DRV）型に近い傾向を示した。ひずみ速度の増加に伴い、
真応力は増加した。0.1	s-1 以上の高ひずみ速度において
は、高ひずみ側の領域で加工硬化傾向を示した。

一方、1100	℃以下では、全ての条件において同様の
真応力の変化傾向を示した。すなわち、真応力はひずみ
の増加に伴い急激に増加してピーク値を示した後、さら
なるひずみの増加により緩やかに減少する動的再結晶

（Dynamic	Recrystallization	 :	DRX）型の挙動を示した。
ピーク応力は、ひずみ速度の増加および温度の低下に伴
い増加した。なお、1050	℃以下では、図中に矢印で示
すように、一部の試料の高ひずみ側で、応力が減少した
後再び増加に転じる傾向が認められ、この傾向は特に
900	℃の高ひずみ側で顕著であった。図 3 に示した試料
縦断面との対応から、この真応力の変化傾向は ASB で
の大割れに対応するものと考えられる。

図 2　初期組織縦断面の EBSD 結晶方位解析結果 :
（a）IQ マップおよび（b）IPF マップ（TD 方向）

図 3　熱間圧縮試験後の供試材外観
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図 4　真応力−真ひずみ曲線 :	（a）1200	℃,	（b）1100	℃,	（c）1050	℃,	（d）1000	℃および（e）900	℃
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3.3　高温変形のプロセスマップ
図 5 に、ε =	0.3 における鋳造材のプロセスマップ

を示す。また、表 2 に、流動応力の温度補正値を示す。
図 5 より、本研究で構築した鋳造材のプロセスマップ
は、分散効率の contour マップと、Instability マップ
におけるξ <	0 となる領域を criteria とした安定・不
安定領域の組み合わせ（図中白点線）にて示す。なお図
中の数字はηの小数点以下の下 2 桁を示している。低
ひずみ速度側において、ηは 1150	℃× 0.003	s-1 近傍で
極大値を示し、この領域近傍が安定変形領域であると
示唆される。温度の低下に伴いηは減少するが、950	℃
近傍では再び極大を示す領域が存在した。また、温度
に関わらず、ひずみ速度の増加に伴いηは急激に低下
し、約 1	s -1 以上でη <	0 となった。950	℃以上におい
て、約 0.03	s -1 以下のひずみ速度は安定領域に属するが、
950	℃以下では、このような低ひずみ速度側において
も不安定領域が存在した。

3.4　変形組織観察
3.4.1　1200 ℃における変形組織

図 6 に、1200	 ℃における典型的な変形組織として、
真ひずみ 0.6 における 0.01	s-1 の結晶方位解析結果を示

す。図 6（a）の試験片をほぼ縦断する領域の IPF マッ
プより、上下端近傍は試験機治具の拘束により、塑性
流動の生じない Dead	Metal	Zone に相当するため、結
晶方位は初期組織（図 2）と同様の <001> 配向が維持さ
れている。柱状晶の幅・長さは共に約 1	mm を超えて

表 2　IN-100 の真ひずみ 0.3 における流動応力

図 5　鋳造材のプロセスマップ

図 6　1200	℃	×0.01	s-1 の真ひずみ 0.6 における結晶方位解析結果	:
（a-c,	e）IPF マップ,（d）結晶方位（CD）マップおよび（f）	IQ マップ
（a）縦断面全域,（b）（a）のA 領域拡大図,（c,d）（b）の B 領域拡大図

および（e,	f）（c）の C 領域拡大図
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粗大である。一方、試験片中心部には初期組織と異な
る <101> 配向領域が形成され、その内部では微細な再
結晶組織が認められた。また、この <101> 配向領域
において、図 6（b）より、試験片中央部から離れた領
域、すなわち <001> 配向領域との境界近傍では、圧縮
方向とおおむね垂直に伸長したバンド状の <001> 配向
領域が認められ、複数の <001> バンドがほぼ並行に連
なって存在した。また、<101> 配向領域の中心部に近
づくにつれ、バンド間の幅が狭くなり、バンド間に等
軸晶が形成している。図 6（c,	d）には <001> バンドの
IPF マップおよび Crystal	Direction	（CD）マップを示
す。なお、CD マップは、<001> に対して最大 30°の領
域をカラーマップにて示している。<001> バンド内で
は、<001> 方向に対して最大 30°程度の方位差が連続
的に分布しており、<101> 配向領域との明確な結晶方
位関係は認められない。図 6（e,	f）には <001> バンド領
域拡大図の IPF マップと IQ マップを示すが、バンド
領域の界面は数 µm 程度の微細な結晶粒からなり、後
述するがこれらは動的再結晶粒と推定される。また、
<101> 配向領域内には sub-boundary の形成も認めら
れ、このバンド領域はキンク帯の一種と考えられる。

図 7 に、図 6（a）の矢印方向における方位差分布を示す。
なお、横軸は矢印始点からの距離を、黒丸は隣り合う測
定点間の方位差を、赤丸は各測定点の始点に対する方位
差を示す。柱状晶に平行な方向（図 7（a））には、<001> 配
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向領域から <101> 配向領域の内部にわたり、連続的に方
位差が増加するのに対し、垂直な方向（図 7（b））にはほと
んど方位差の増加は認められない。したがって、<101>
配向領域は、ひずみの増加に伴い <001> 配向結晶が連続
的に回転することで形成されたものと考えられる。

3.4.2　1100 ℃以下における変形組織
図 8 に、1100	℃以下の真ひずみ 0.6 における結晶方位

解析結果を示す。図 8（a,	b）より、一部に微細な等軸晶
の形成が認められるものの、母相とΣ₃ 対応方位関係を
有する変形双晶が多く認められた。この変形双晶は、温
度の低下に伴いより顕著に認められた（図 8（c- f））。一
方、ひずみ速度が増加すると（図 8（g,	h））、変形双晶の
形成はほぼ認められず、塑性流動の局在化により形成さ
れた ASB が認められた。

3.5　IN-100 鋳造材の高温変形機構
3.5.1　1200 ℃における高温変形挙動

高温変形組織は動的再結晶粒と変形した未再結晶粒と
を含むため、動的再結晶挙動を議論するためにはこれ
ら結晶粒を区別する必要がある。Ouyang らは（16）、次の
criteria にて動的再結晶粒を識別した。

1. 結晶粒が 15°以上の大角境界（HAB）で囲まれている。
2. 結晶粒サイズ	＜ 20	µm
3.	GAM	（Grain	Average	Misorientation）値 >	0.2図 7　方位差分布	:	（a）柱状晶に平行および（b）柱状晶に垂直

図 8　結晶方位解析結果 :	（a,	b）1100	℃	×0.01	s-1,	
（c,	d）1000	℃	×0.01	s-1,	（e,	f）900	℃	×0.01	s-1 および

（g,	h）1000	℃	×1	s-1（a,	c,	e,	g）IPF マップおよび
（b,	d,	f,	h）IQ マップ
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動的再結晶粒は、criteria	1 により sub-grain 等の下部
組織と区別される。また，粗大な未再結晶粒は criteria	
2 により区別される。また、動的再結晶直後の転位密
度は非常に小さいが、その後の変形により再び増加す
る（17）,（18）。したがって、criteria	3 の粒内に蓄積された
方位差により、加工に伴う動的再結晶粒と、加工後の熱
扱いにより形成した静的再結晶粒とを区別することがで
きる。なお、GAM 値は、局所的方位差の指標によく用
いられる KAM	（Kernel	Average	Misorientation）値の
結晶粒ごとの平均に相当する。

図 9 に、1200	℃における GAM マップと、IPF+IQ マッ
プおよび方位差分布を示す。なお、観察領域は図 6 に
おいて、<001> 配向したバンド状の領域の間に形成さ
れた等軸晶領域である。0.01	 s -1 において（図 9（a,	
b および g））、圧縮方向に対して垂直に伸長した直
径 20	µm 程度の結晶粒が認められた。伸長した結晶粒

の多くは 0.8 以上の高い GAM 値を示す。また、これら
伸長した結晶粒の他にも、HAB で囲まれた 5	µm 前後
の微細結晶粒も認められる。微細結晶粒の GAM 値は伸
長した結晶粒より小さく、おおむね 0.2 ～ 0.6 の範囲に
収まっている。上記の criteria より、微細粒は動的再結
晶により形成されたものと判断される。一方、図 9（b）
の IPF+IQ マップより、伸長した粗大結晶粒中には sub-
grain の形成が認められる。これら粗大結晶粒は <101> 配
向しており、図 6 で示された結晶回転により形成された
ものと考えられる。図 9（g）に示す粗大結晶粒中の方位差
分布より、粗大結晶粒内では方位差は連続的に増加する。
また、数 µm 程度の間隔で認められる方位差の不連続な
増減は、sub-grain 境界に対応すると考えられる。結晶粒
中の連続的な方位差の増加は、低角境界（LAB）における
方位差が徐々に増加し HAB が形成されるとする連続動
的再結晶（cDRX）の特徴と一致する（19）。しかし、cDRX は

図 9　（a-f,	j）1200	℃における結晶方位解析結果と、（g-i）方位差分布 :（a,	c,	e）GAM マップおよび（b,	d,	f）IPF+IQ マップ
（a,	b,	g）0.01	s-1,	（c,	d,	h）0.1	s-1,（e,	f,	i）	1	s-1 および（j）GAMと IPF	マップのカラーキー
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一般的に Al 合金における SPD 加工等の、真ひずみが 3
を超えるような巨大ひずみ加工において報告されている
現象である。したがって、本研究の真ひずみ条件にお
いては、変形の進行に伴い、これらの <101> 配向領域
には cDRX は発生せず sub-grain の発達が進行していく
と考えられる。

ひずみ速度が 0.1	s-1 に増加すると（図 9（c,	d および
h））、バンド領域界面の微細な動的再結晶粒の割合と、
再結晶粒径は共に減少する。一方、伸長した粗大結晶粒
の割合は増加し、結晶粒内の sub-grain はより顕著に認
められる。粗大結晶粒の GAM 値は高く、方位差分布も
0.01	s-1 と同様の変化傾向を示した。

ひずみ速度が 1	s-1 に増加すると（図 9（e,	f および i））、
GAM 値 >	0.2 を満たす動的再結晶粒のサイズは 0.01	s-1 の
それより大きくなる。また、GAM 値は 0.2 ～ 0.4 の範囲に
分布し、0.01	s-1 および 0.1	s-1 の値に比べて小さくなる。こ
れら GAM 値の低い結晶粒中には、sub-grain の形成はほ
とんど認められない。図 9（i）の方位差分布より、これら結
晶粒（A）中の方位差分布は 1°未満であるのに対し、伸長し
た結晶粒（B）中の方位差は、0.01	s-1 および 0.1	s-1 と同様に、
連続的に増加した。したがって、これら低 GAM 値の結
晶粒はほとんどひずみを伴わずに形成されたものであり、
加工後に室温までの冷却過程で直ちに再結晶したメタ動
的再結晶（mDRX）により形成されたものと考えられる。

以上の変形組織観察結果より、<001> 配向したバンド
領域の間や界面では動的再結晶粒が形成しており、この
領域が変形組織形成に重要な役割を担っていると考えら
れる。バンド領域の結晶形態的特徴より、この領域は一
種のキンク帯と考えられる。キンク帯は hcp 構造を有す
る Mg 合金で主に報告されているが（20）,（21）、Mn 鋼（22）や
Cu 合金等（23）の fcc 構造を有する合金でも報告されてい
る。また、bcc 構造のハイエントロピー合金でも報告さ
れており（24）、以下の過程で形成される。

今、単軸応力下の変形において、主すべりのみにより
変形が進行するものと仮定すると、応力軸と主すべり方
向との傾きにより、変形に伴い応力軸がすべり方向に傾
こうとするが、つかみの拘束によりこの運動が制限され
る結果、すべり面には曲げモーメントが生じ、すべり
面は塑性的に湾曲する。高村はこれを湾曲すべり（bend	
gliding）と名付け、主すべり系の活動の不均一性により、
このような変形領域は試験片端部のみならず、試験片の
どの部分においても生じると述べている（25）～（30）。湾曲す
べりの形成がこの領域への転位のランダム集積をもたら
し、さらなる変形に伴うひずみエネルギーを緩和するた
めポリゴニゼーション化し、最終的には刃状転位群から
なるキンク帯へと移行すると述べている。さらに、転位
組織の詳細な解析において、キンク帯からは Schmid 因
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子が 0 の転位群が発生する事実から、キンク帯界面にお
ける内部応力の発生を指摘しており、このことはキンク
帯の形成がさらなる変形への抵抗となることを示唆する
ものと考えられる。一方、キンク帯は、曲げモーメント
によるすべり面の湾曲を起源として、母相に対して回
転した局所領域と考えられる。その回転軸方向（RA）は
主すべり面内にあり、かつ主すべり方向に垂直となる。
すなわち、RA//<121> 方向である。

図 10 に、図 6（a）の視野上方における <001> 配向領
域の結晶方位解析結果を示す。図 10（a）の IPF マップに
おいて、視野左上から右下にかけてバンド状の領域が形
成され、この領域は図中に示す [011] 方位のトレースに
ほぼ垂直である。また、図 10（b）には <121> 方位のグレー
スケール表示に、白丸で示すバンドの組の各方位から
3°の領域をそれぞれ異なるカラーで示す。バンドの伸長

図 10　	1200	℃×0.01	s-1 の <001> 配向領域における結晶方位解
析結果	:	（a）IPF マップ（b）CD マップ（<121>方位）

および	（c）<112>正極点図
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方向に対する方位差の影響もあるため、各バンド方位を
完全に分離することは困難であるものの、バンドは緑色
の方位と青色の方位がおおむね交互に現れているものと
判断される。また、図 10（c）には解析視野の <112> 正
極点図を示すが、バンドの各方位は <112> 方位に対し
て 10°程度の回転関係を持ち、上記キンク帯回転軸にお
ける結晶学的方位関係（RA ⊥ {111} かつ RA ⊥ <101>）
と一致する。実際は変形の進行に伴う 2 次すべり系の活
動も考慮する必要があり、さらなる検討が必要であるも
のの、湾曲すべりを起源とする安定なキンク帯の形成が
本合金の変形挙動の特徴の一つと考えられる。

上記を元にした本合金の 1200	℃における変形機構の
模式図を図 11 に示す。1200	℃において、変形により圧
縮ひずみが付与されると、圧縮軸に対して、fcc 構造に
おける主すべり方向である <101> が並行になるよう結
晶回転が生じる。これに伴い、上述の通り主すべり系の
活動の不均一に起因して回転の進行度に差異が生じ、図
10 のようなバンド領域が形成され、さらなる変形によ
りキンク帯に移行する。キンク帯は初期方位に対し
て 10°程度の方位差を有する一方、転位の発生源として
さらなる変形に寄与する。したがって、キンク帯自体は
<001> 配向傾向を有するバンド領域として安定に留ま
り、キンク帯界面から周りの母相にわたって sub-grain
の形成から核生成・成長機構による不連続動的再結晶

（dDRX）が生じたものと考えられる。
ひずみ速度が増加すると、核生成・成長機構のため潜

伏期を有する dDRX は遅滞する一方、sub-boundary は
発達を続ける。図 4 に示す真応力−真ひずみ曲線にお
ける真応力の上昇は、この傾向を反映しているものと
考えられる。牧らは、巨大ひずみ加工（Severe	Plastic	
Deformation	:	SPD）のような高 Z 変形下において、変形
領域は等しく再結晶核となる能力を持ち、核生成密度が
高い状態であると述べている（31）。したがって、本研究に
おける 1	s-1 以上の高ひずみ速度の変形において、動的

再結晶を生じるための臨界ひずみに容易に達すると予想
される。その結果、加工後に核生成の潜伏期間を必要と
しない mDRX が生じたものと考えられる（32）。

以上の組織形成過程とプロセスマップの対応から、
図 5 に示す高効率領域はキンク帯の境界で形成される
dDRX に対応するものと考えられる。ひずみ速度が増加
すると dDRX は遅滞するが、sub-boundary 形成に伴う
<101> 配向領域中へのひずみの蓄積は進行する。プロセ
スマップにおける分散効率の低下は、この dDRX の抑
制に対応するものと考えられる。

3.5.2　1100 ℃以下における高温変形挙動
図 12 に、種々の圧下率における 1100	℃× 0.01	s-1 の

IPF マップを示す。図 8 と同様に、母相とΣ₃ 対応方位
関係を有する変形双晶が、10	% の圧下率から既に形成
され、圧下率の増加に伴いその数は増加する。また、圧
下率 45	% においては、これら変形双晶に隣接して数
µm の微細な dDRX 結晶の形成が認められた。したがっ
て、1100	℃以下では、塑性変形初期から変形双晶が形
成され、その進行に伴い変形双晶界面等を起点に微細な
dDRX が形成したものと考えられる。図 4 に示す真応力
−真ひずみ曲線との対応から、変形双晶形成の臨界応力
は 400	MPa 以下と推定される。

図 11　1200	℃における変形機構を示す模式図

図12　異なる圧下率における1100	℃	×0.01	s-1のEBSD解析結果 :	
（a-d）IPF マップおよび（e-h）IQ マップ

（a,	e）10	%,	（b,	f）20	%,	（c,	g）30	%	and（d,	h）45	%
（図中黒線は S3 対応粒界を示す）
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図 13 に、次式で示すγ ε相変態の自由エネルギー
から計算した積層欠陥エネルギー（SFE）を示す（33）。

ここで、ΔGγ εはγ ε変態の自由エネルギー、σγ/εは
γ/ε間の界面エネルギーである。ρは（111）fcc の原子面
密度であり、以下の式で表される。

ここで、a および N はそれぞれγ相の格子状数および
アボガドロ数である。a は計算から求め（34）、界面エネ
ルギーには 2 σγ/ε = 15	（mJ/m2）を用いた（35）。IN-100 の
SFE は 900	℃～ 1000	℃の温度範囲で 125-150	mJ/m2
程度と見積もられ、変形双晶が報告されている中 Mn
鋼（36）や Co-Cr-Mo 合金（37）,（38）における数十 mJ/m2程度
に比べて大きい。FCC 結晶における変形双晶の形成は、
いくつかの {111} 面における転位反応により生じ、臨界
分解せん断応力は次式で与えられる（39）。

ここで、τcrit	 は変形双晶の臨界分解せん断応力、btwin

は Shockley 部分転位の Burgers ベクトルである。n は
いくつの連続した {111} 上に変形双晶の embryo が形
成されるかを表し、最もτcrit が高くなる同一 {111}
状に双晶核が形成する条件の場合、n =	1/2（40）となり、
τcrit ≈1931	MPa と見積もられる。	
　一方、テイラー因子を用いて、臨界分解せん断応力と
引張応力の関係は以下で与えられる（41）。

ここで、図 4 の真応力−真ひずみ曲線よりσcrit  =	400	
MPa と仮定すると、実験結果より見積もった臨界分解
せん断応力はτcrit ≈ 131	MPa となり、積層欠陥から見
積もった値に比べて大幅に小さい。したがって、本合
金の双晶形成機構は積層欠陥エネルギーのみでは説明
できない。

γ’析出強化型 Ni 基超合金における変形双晶の形
成に関して、γ’相中への積層欠陥の形成を説明する
microtwinning	形成モデルが Kear らによって初めて報
告された（42）。これは当初、せん断変形に伴い単独のγ’
相中に形成される Superlattice	Intrinsic	Stacking	Fault	

（SISF）を説明するため提案されたが、後に拡散による原
子の再配列を伴う異なる形成機構が Kolbe によって提案
された（43）,（44）。このモデルでは、γ’相中に存在する複雑
な積層欠陥（Complex	Stacking	Fault	 :	CSF）が、短範囲
の原子の再配列により低エネルギーの積層欠陥になり、
microtwinning が形成するとしている。

一方、Barba らは（45）,（46）、この拡散アシストによる
microtwinning 形成機構に基づき、microtwinning 近傍
のミクロ偏析をアトムプローブにより定量評価し、γ’中
の microtwinning 界面には Co、Cr が偏析することを見
出した。さらに、部分転位に働く力から双晶形成の臨界
応力を見積もり、偏析が存在しない場合、臨界応力は
3000	MPa 近くの高い値を示すが、偏析の存在によりこ
れは 700	MPa 程度まで大きく低下することを明らか
にした。

以 上 の 先 行 研 究 か ら、 拡 散 ア シ ス ト に よ る
microtwinning の形成機構は次のように説明される。
γ/γ’界面は転位運動に対する抵抗となるため、γ/γ’
界面に到達した完全転位は 2 つの Shockley 部分転位
に分解する。2 つの部分転位のうち大きい Schmid 因
子を持つ方がγ’中に侵入し、microtwinning	embryo
が形成されるとともに、CSF を形成する。形成した
microtwinning	embryo が安定して存在するには、後続
の部分転位が逆位相境界（APB）の形成を伴いγ’中に侵
入するのに対して、γ’中における先行の部分転位が、
偏析を駆動力とした Co や Cr の拡散によりさらなる活
動をする必要があり、この時 microtwinning が形成する
臨界応力は以下の式で表される（45）。

ここで、γCISF およびγAPB はそれぞれ intrinsic な CSF	
（CISF）および APB エネルギー、SF は Schmid 因子で
ある。すべりが優先的に生じて APB が形成される場合、
microtwinning は成長しないが、拡散アシストにより
CISF	の形成が支配的な場合、γCISF の低下に伴い臨界

（10）

（12）

（11）

（8）

（9）

図 13　IN-100 の積層欠陥エネルギー計算結果
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応力が減少して microtwinning が成長する。Barba の報
告では、Co と Cr の偏析が実験事実として示されたが、
Kolbe の原子再配列機構では、γ’中の Ni-site と Al-site
の原子の置換により CSF が microtwinning に変化する
と説明されている。したがって、最も高水準のγ’形成
元素を含み、γ’相体積率の高い IN-100 において、上記
機構が働くと考えることは妥当である。また、Guimier
と Strudel による Waspaloy に関する報告では（47）、γ’
相の固溶温度以下において、γ’相内部から発生した
microtwinning が存在するが、固溶温度以上ではこれら
は認められないと報告されている。このことは、γ/γ’界
面の存在が完全転位 a/2[110] の分解を促進することを示
唆し、上記 microtwinning	形成機構の発現を支持する。

以上のように、γ/γ’組織における変形双晶形成を示
唆する報告が複数存在する。詳細な変形双晶形成機構に
ついてはさらなる考察が必要なものの、本合金の高温変
形の活性化エネルギーが比較的小さく、Ni の自己拡散
のそれに近いことは、1100	℃以下の低ひずみ速度側で
は、拡散アシスト機構が変形双晶の形成に寄与している
ことを示唆する。また、偏析が存在する場合の双晶形成
応力の計算値（約 700	MPa）が、本研究において変形双晶
が認められた応力水準（400	MPa）とおおむね近い値であ
ることも、以上の機構の発現を支持している。本機構
は通常の双晶形成機構とは異なり熱活性化過程である
ため、高ひずみ速度側ではその発現が抑制され、ASB
による塑性流動の局在化による大割れが発生したもの
と考えられる。

3.5.3　鋳造材と PM 材における変形機構
表 3 に、上記の組織解析結果に基づいた鋳造材の変形

機構を既報の PM 材（12）と併せて示す。また、PM 材のプ
ロセスマップを図 14 に示す。鋳造材の 1200	℃において、
変形に伴いキンク帯が形成し、低ひずみ速度側ではキン
ク帯界面から dDRX が生じる。ひずみ速度の増加に伴
い dDRX は抑制され、mDRX が生じるようになる。PM
材では、低ひずみ速度側では粉末粒子界面から dDRX
が生じ、高ひずみ速度では粒界割れが生じる。鋳造材の
1100	℃以下では、低ひずみ速度にて変形双晶の形成に
てある程度変形可能だが、温度の低下、ひずみ速度の増
加により Zener-Hollomon 因子が大きくなると断熱せん
断帯で大割れを生じる。PM 材では鋳造材と同様に、高
ひずみ速度側では断熱せん断帯での割れが発生し、低ひ
ずみ速度側でも原料粉末の界面に存在する酸化物等の介
在物を起点とした PPB	（Prior	Particle	Boundary）割れ
が発生する。

以上より、既存の鋳造材の熱間加工においては、大割
れを避ける観点から 1100	℃～ 1200	℃の高温かつ低ひず

み速度側での変形が望ましい。この鋳造材における限定
されたプロセスウインドウは、配向性の高い粗大な結晶
粒により、活動可能なすべり系が限定されることに加え、
高い合金元素含有量に伴い、鋳造時にミクロ偏析部にお
けるγ/γ’共晶組織や、炭化物等の粗大な非金属介在物
が形成すること等が影響しているものと考えられる。

4.　結　　言

本研究では、難加工性 Ni 基超合金 IN-100 の、鋳造材
における高温変形のプロセスマップを作成し、変形機構
の特徴を明らかにした。以下に得られた結論を示す。

（1）鋳造材の初期組織は、幅 1	mm 以上の粗大な柱状
晶が平行に連なった一方向凝固組織であった。柱状
晶界面の最終凝固部近傍にはγ/γ’共晶組織とそれ
に隣接して MC 系炭化物が認められた。柱状晶内部
には、1	µm 程度のサイズの微細なγ’相の析出が認
められた。

（2）圧縮方向を柱状晶成長方向と平行として熱間圧縮試験
を行った。真応力−真ひずみ曲線において、1200	℃
では、全てのひずみ速度において、ひずみの増加に
伴い真応力は一定値に収束する動的回復（Dynamic	
Recovery	:	DRV）型の傾向を示した。一方 1100	℃以

表 3　IN-100 鋳造材と PM 材の変形機構

図 14　PM 材のプロセスマップ
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