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1. 緒　言

アモルファス（非晶質）とは，秩序性を持たない固体あ

るいは凍結された液体ということができ，その名の通り結

晶質ではない。身近なアモルファスの例としては，ガラス

やポリマー等が古くから知られているが，金属においても

アモルファス状態を得ることができ，アモルファス金属と

呼ばれている。最近では，非金属系アモルファスと同様な

ガラス遷移（アモルファスを加熱した際，結晶化に先立ち，

アモルファスから過冷却液体へ変化する現象）を示すアモ

ルファス金属が見いだされており，このようなアモルファ

ス金属を特に“金属ガラス”と呼び，ガラス遷移を示さな

いアモルファス金属と区別している。1) このようなアモルフ

ァス金属あるいは金属ガラスには，金属結晶では得られな

かった優れた機械的特性，磁気的特性，化学的特性等が現

われるため，近年盛んに研究が行われている。アモルファ

ス金属を得る方法として様々なプロセスがあるが，状態変

化という観点からみると，化学蒸着法（CVD）や物理蒸着

法（PVD）のような気相急冷法，単ロール法に代表される

液体急冷法，およびメカニカルアロイング（MA）法等に

よる固相拡散反応法の三つに分類できる。このような様々

な方法によってアモルファスを作製することができるが，

いずれも非平衡プロセスであり，作製されたアモルファス

も熱力学的には非平衡相である。したがって，一般的には

熱力学的平衡状態が描かれた状態図には，当然，アモルフ

ァス相は現れないことになる。しかしながら，どのような
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成分系のどのあたりの組成でアモルファスが形成されやす

いかという非平衡状態に関する情報であっても，状態図の

持つ熱力学的情報からある程度予測することが可能である。

本稿では，平衡状態の熱力学的情報の非平衡状態への応用

の一例として，液体急冷法による合金のアモルファス形成

能評価を取り上げ，Ni-Si-B合金，Fe-Si-B合金，Ti-Be合

金，Nb-Ni-Zr合金，およびNb-Ni-Ti-Zr合金に関する著者

らの最近の研究を紹介する。なお，以下ではアモルファス

金属と金属ガラスとを特に区別せずに，“アモルファス形成

能”の表記を用いる。

2. 計算方法

2.1 時間－温度－変態曲線

アモルファス状態は，液体合金を原子がほとんど拡散で

きない程度の低温まで結晶化を起こさないで冷却すること

によって得ることができる。したがって，液体状態からの

連続冷却において，結晶相の核生成および成長を避けうる

最小の冷却速度を見積もることができれば，アモルファス

形成能を評価することができると考えられる。Uhlmannお

よびDaviesは，過冷液体合金からの結晶相晶出の時間－温

度－変態（Time-Temperature-Transformation, TTT）曲線

（または恒温変態曲線）を計算し，それからアモルファス形

成のための臨界冷却速度を求めることを試みた。2,3) 厳密に

は，TTT曲線ではなく，連続冷却変態（Cont inuous-

Cooling-Transformation, CCT）曲線を用いて臨界冷却速

度を求める必要があり，TTT曲線からCCT曲線を推定する

方法4)も提案されているが，本稿で取り扱う内容は，TTT

曲線に基づいている。

UhlmannとDaviesの取扱いによれば，体積分率がXにな

るまで結晶相が成長するのに要する時間 tを示すTTT曲線

は以下の式(1)で表わされる。

t ＝
9.3η a9

0X exp(G*/kT)   1/4

(1)
kT f 3Nv [1－exp(－Gm/RT)]3

式(1)の導出においては，核生成は均一核生成のみで，時間

に依存しない定常状態の核生成速度のみを考慮するという

仮定がなされている。なお，詳細については文献3), 5)およ

び6)を参照していただきたい。式(1)において，ηは液体合
金の粘性，kはボルツマン定数，Tは変態温度，a0は平均原

子直径，Nvは単位体積当たりの原子数，Rは気体定数であ

る。fは固体－液体界面において原子が移動しうるサイトの

割合で，Tmを凝固温度として，以下の式で表わされる。2)

f ＝ 0.2(Tm－T)/Tm (2)

また，Gmは液体合金から結晶相が晶出するための自由エネ

ルギー（駆動力）である。G*は球形の結晶核が生成するた

めの自由エネルギーであり，以下のように表わされる。

G* ＝
16π

(σ 3
m/G 2

m) (3)
3N

ここで，Nはアボガドロ数である。界面エネルギーσ mは，

融解のエンタルピーHf
mと次式の関係があることが示され

ている。7)

σm ＝ αH f
m (4)

ここで，αは定数で，SaundersとMiodownik5)によって約

0.41であることが示されている。

したがって，式(1)のTTT曲線を計算するためには，η，
G*およびGmを評価あるいは推定すればよいことになる。

本稿では，a0 ＝ 0.28 × 10－9 m，X ＝ 10－6，およびNv ＝

5 × 1028 atoms m －3の定数を式(1)の計算に用いた。

アモルファス形成のための臨界冷却速度Rcは，液体合金

の冷却過程においてTTT曲線に交わらないような最小の冷

却速度であるため，以下の式(5)で表わすことができる。

Rc ＝
Tm－Tn

(5)
tn

ここで，Tnおよびtnは，TTT曲線におけるノーズ（変態開

始時間が最短になる点）の温度および時間である。

2.2 液体合金の粘性の推定

液体合金の粘性は，温度低下に伴って増大し，ガラス遷

移温度付近においては，1012 Pa s程度になることが知られて

いる。粘性の温度依存性は，液相線温度以上の液体状態か

らガラス遷移温度Tgまでの広い温度範囲において，式(6)に

示すVogel-Fulcher-Tammann（VFT）の式で記述できる。

η ＝ η0 exp
B

(6)
T－T0

ここで，η0およびBは合金系により決まる定数で，T0は理

想ガラス遷移温度と呼ばれる温度である。これらのパラメ

ータは，液相線温度以上における粘性の実測値とガラス遷

移温度における粘性の値η ＝ 1012 Pa sから求めることがで

きる。

しかしながら，液体合金の粘性に関する実測値の報告は

それほど多くないのが現状であり，その場合には，液体の

自由体積理論に基づいた以下のDoolittleの式を用いて粘性

を近似する。8)

η ＝ A exp(B/fT) (7)

fT ＝ C exp(－EH/RT) (8)
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ここで，A，BおよびCは定数である。fTは液体における相

対自由体積， E H は空孔生成エネルギーである。

Ramachandraraoら8)は，実験データの解析により，EHと

ガラス遷移温度Tgには直線関係（EH ＝ 57.86Tg－5858 (J

mol－1)）があること，また，ガラス遷移温度Tgで，fT ～～

0.03およびB ～～ 1であることを示している。これらの結果

から，ガラス遷移温度が分かればEHを推定することができ，

さらに，ガラス遷移温度Tgで，fT ＝ 0.03，η ＝ 1012 Pa s，

およびB ＝ 1と仮定すれば，液体合金の粘性を表す式(7)お

よび(8)中の残りの定数AおよびCを求めることができる。

したがって，液体合金の粘性はガラス遷移温度が分かれば

評価できることになる。

本稿では，Fe-B 2元合金については，粘性の実測値を用

いてVFTの式により，それ以外の合金についてはすべて

Doolittleの式により粘性を評価した。また，ガラス遷移を

示さないアモルファス金属の場合には，第一近似としてガ

ラス遷移温度の代わりに結晶化温度Txを用いて粘性の評価

を行った。一例として，Doolittleの式により評価したNi-

10Si-24B（mol %）合金（以下，合金組成はすべてmol %）

の粘性の温度依存性をFig.1に示すが，結晶化温度Txに近

づくにつれて粘性が増加していく様子が分かる。

2.3 核生成および結晶相晶出の自由エネルギーの導出

従来，式(1)のTTT曲線の計算に必要な駆動力などの熱力

学量は，過冷却液体の結晶化に際して競合する複数の結晶

相を区別することなく，それらをひとまとめにして経験的

な値を用いているに過ぎず，2,3) ある合金組成に対して描か

れるTTT曲線は一本のみであった。一方，実験データに基

づいた熱力学的解析によって状態図を計算する方法，いわ

ゆるCALPHAD（Calculation of Phase Diagrams）法9)に

おいては，系に現れるすべての相のGibbsエネルギーが定

式化されているため，熱力学平衡計算によって得られる

Gibbsエネルギーと組成との関係から，合金系のすべての

結晶相に対して融解エンタルピーや晶出の駆動力を求める

ことができる。したがって，ある合金組成においてすべて

の結晶相に対する T T T 曲線を描くことができる。

CALPHAD法によって得られた熱力学量をアモルファス形

成能評価に導入する試みは，SaundersとMiodownikによ

って最初に行われたが，5) この手法を用いれば，従来に比べ

てより定量的なアモルファス形成能評価が可能になる。本

節では，CALPHAD法による熱力学量導出について簡単に

説明する。

Fig.2に過冷温度における仮想A-B 2元系のGibbsエネル

ギー－組成図を模式的に示す。図中のGL，GS，およびGAB2

は，それぞれ（過冷却）液相，固溶体相，および化合物AB2

のGibbsエネルギーを表す。アモルファス相あるいは過冷

却液相のGibbsエネルギーについては，いくつかモデルが

提案されているが，10-14) 本稿では，アモルファス相を十分に

過冷却された液相とみなし，さらに過冷却液相のGibbsエ

ネルギーは，液相が安定に現れる高温域の温度依存項を用

いて外挿された値を用いた。また，－G L
Aおよび

－
G

L
Bは，そ

れぞれ組成x1の液相中における成分Aおよび成分Bの部分

モルGibbsエネルギー，すなわち化学ポテンシャルである。

組成x1の過冷却液相からの化合物AB2の晶出を考える場合，

その駆動力Gmは，組成x1における液相のGibbsエネルギー
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Fig.2 Construction used in calculating the driving force,

Gm, for the crystallization of compound AB2 from

a liquid of composition x1 in the A-B system.



曲線の接線と化合物AB2のGibbsエネルギーとの差であり，

式(9)のように温度の一次関数として近似することができる。

Gm ＝ Hf
m (Tm － T)/Tm (9)

計算結果の一例として，Fig.3に，過冷却されたNi-10Si-

24B液体合金からのNi6Si2BおよびNi2Bの晶出の駆動力を

示すが，図中の直線の傾きが融解エンタルピーに対応して

いる。

Fig.2にはT0 limitを示しているが，これは液相と固溶

体相とのGibbsエネルギーが等しくなる点である。液相か

ら原子が不規則に配列した固溶体相へ変態する場合には，

元素拡散をほとんど必要としないために，T0 limitよりも

成分Bが少ない組成においては，結晶化を避けることが困

難になる，つまりアモルファス形成が困難になるとされて

いる。15)

式(3)で示された核生成の自由エネルギーG*については，

式(9)の結晶相晶出の駆動力Gmの値が分かれば，式(9)中に

現れる融解エンタルピーと式(4)の関係を用いることで求め

ることができる。

なお，本稿で紹介する熱力学計算は，すべてスウェーデ

ン王立工科大学で開発されたThermo-Calcを用いて行った。

3. アモルファス形成能評価

3.1 Ni-Si-BおよびFe-Si-B 3元合金

Ni-Si-B合金はニッケル系ろう材として，Fe-Si-B合金は

電力用トランス鉄心材として既に実用化されており，いず

れも結晶状態ではなくアモルファス状態で用いられるため，

その製造プロセスに関してアモルファス形成能に関する知

見を得ることは重要である。本節では，Ni-Si-B合金6)およ

びFe-Si-B合金16)のアモルファス形成能を評価した結果に

ついて示す。

TTT曲線の計算結果の例として，Ni-10Si-24B合金およ

びFe-17B合金のTTT曲線をFig.4およびFig.5に示す。図

中には，考慮したすべての結晶相ではなく，TTT曲線のう

ちノーズがより短時間側にある二つの結晶相についての結

果のみ示してある。また，Fe-17B合金において示したFe3B

は，平衡相ではなく準安定相である。液体合金からの連続

冷却において，TTT曲線のノーズを横切らないように冷却

すれば，アモルファスが形成されることになるが，Fig.4お

よびFig.5から，アモルファス形成を支配する結晶相は，そ
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Fig.5 Calculated TTT curves for the crystallization

from Fe-17B liquid alloy.



れぞれNi2BおよびFe2Bであることが分かる。Ni-10Si-24B

合金およびFe-17B合金について，アモルファス形成のため

の臨界冷却速度は，式(5)からそれぞれ2.4 × 10 3 K s－1お

よび8.3 × 10 5 K s－1と得られる。同様の計算を種々の合

金組成で行い，Ni-Si-BおよびFe-Si-B 3元系の計算液相

面投影図上にアモルファス形成能をプロットした結果をそ

れぞれFig.6およびFig.7に示す。図には600 KにおけるT0

limitをあわせて示したが，前述したように，それよりB濃

度が低い組成ではアモルファス形成が困難になるとされる

境界を表している。図には，Ni-Si-B合金17)およびFe-Si-B

合金17,18)において実験的に決定されたアモルファス形成組

成領域もあわせて示した。実験によるアモルファス作製の

際の冷却速度は明確にされていないが，単ロール法やピス

トン・アンビル法などによる液体急冷法では，106 K s－1程

度の冷却速度であることから，19) 計算結果は実験結果と概

ねよい一致を示しているといえる。

ところで，Fig.4に示されたように，Ni-10Si-24B合金の

初晶はNi6Si2Bであるにもかかわらず，TTT曲線のノーズ

はNi2Bの方が短時間側に位置しており，この合金組成では

初晶ではない結晶相Ni2Bがアモルファス形成を支配するこ

とが予測された。以下では，この理由について熱力学的に

検討する。

式(3)で示される核生成の自由エネルギーは，式(4)およ

び式(9)を式(3)に代入し，∆Tf ＝ (Tm － T)/Tmとして両辺を

kTで割れば，次式のようになる。

G*  
＝

16πα3 Hf
m

(10)
kT 3Nk ∆Tf

2T

ここで，融解エントロピーをS f
mとすると，H f

m ＝ S f
mTmで

あるので，Tf ＝ T/Tmとすれば，式(10)は以下のようになる。

G*  
＝

16πα3 Sf
m

(11)
kT 3Nk ∆Tf

2Tf

式(11)は，G*/kTがS f
mに比例することを示しているが，こ

れは，より小さな融解エントロピーを有する結晶相に対し

ては，核生成の自由エネルギーが小さくなり，晶出のため

の駆動力がそれほど大きくなくても，その晶出を抑制する

ことが困難になる場合があり得ることを示唆している。Ni-

10Si-24B合金において，Ni6Si2BおよびNi2Bの1グラム原

子あたりの融解エントロピーは，熱力学計算によればそれ

ぞれ20.7 J mol －1 K －1および13.0 J mol －1 K －1であり，

Ni2Bの方がより小さな融解エントロピーを有することが分

かる。Fig .8にNi 6Si 2BおよびNi 2Bの結晶構造を示す。

Ni6Si2BはFe2P型の六方晶（ピアソン記号hp 9，空間群

P
－
62m），一方Ni2BはAl2Cu型の正方晶（ピアソン記号tI12，

空間群I4/mcm）で，20) Ni6Si2Bの方がより複雑な結晶構造

を有しており，このことは融解エントロピーの熱力学計算

結果と一致する。したがって，Ni-10Si-24B合金において

は，Fig.3に示されたように，初晶のNi6Si2Bの方がNi2B

よりも晶出の駆動力が大きいにもかかわらず，融解エント

ロピーの小さいNi2Bがアモルファス形成を支配していると

考えられる。

初晶ではない結晶相がアモルファス形成を支配している

場合は，Ni-Si-B 3元合金における他の合金組成においても

見られた。Fig.6におけるNo.16, 17, 20, 21および23の
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合金組成では初晶はNi6Si2Bであるが，アモルファス形成

を支配する結晶相はNi3Si (β3) であった。Ni6Si2Bおよび

Ni3Si (β3)の1グラム原子あたりの融解エントロピーはそれ

ぞれ約 21 J mol － 1 K － 1および 15 J mol － 1 K － 1であり，

Ni3Si (β3) の方がより小さな値を有していたが，Ni3Si (β3)

の結晶構造については，詳細は明らかにされていない。ま

た，Ni3Bが初晶であるNo.2, 3, 6および11の合金組成では，

Ni2Bがアモルファス形成を支配していた。Ni3BおよびNi2B

の1グラム原子あたりの融解エントロピーはそれぞれ約16

J mol －1 K －1および12 J mol －1 K －1であるが，Ni3Bの

結晶構造は，Fe3C型の斜方晶（ピアソン記号oP16，空間

群Pnma）20)で，Ni2Bよりも複雑な構造をしており，融解

エントロピーの熱力学計算結果と一致している。

アモルファス形成について定性的に考えれば，原子がほ

ぼランダムに配列した液体合金から原子が規則的に並んだ

結晶相が晶出する場合，晶出の駆動力が他の結晶相に比べ

て小さくても，より単純な結晶構造を有する（より小さな

融解エントロピーを有する）結晶相の方が晶出する場合が

あると考えられる。

3.2 Ti-Be 2元合金

前節においては，主に状態図に安定相として現れる結晶

相とアモルファス形成について議論した。本節で取扱うTi-

Be 2元系では，CsCl型の規則B2相TiBeが準安定相とし

て生成し，さらに，この準安定相がアモルファス形成を支

配すると報告されている。21) CALPHAD法では，実測値に

基づいてGibbsエネルギーを決定しているため，実測値の

ない準安定相を考慮することはできず，熱力学計算によっ

てアモルファス形成能評価に必要な晶出の駆動力等の情報

を得ることが困難になる。一方，近年，本研究グループで

は，第一原理計算と従来のCALPHAD法とのカップリング

により，準安定領域を含む相平衡を計算する試みを行って

きた。22,23) この手法は，第一原理計算によって算出された

熱力学量を実験データに含めて解析することで，安定相お

よび準安定相のGibbsエネルギーを決定しようというもの

であるが，詳細については，文献22)および23)を参照して

いただきたい。

上記の手法を用いて計算したTi-Be 2元系状態図をFig.9

に示す。24) 図には，規則B2相TiBeと液相との準安定平衡

を破線で示した。これから，準安定相TiBeは安定相Ti4Be5

に比べてわずかに不安定であることが分かる。以下に，Ti-

Be 2元合金のアモルファス形成能評価の結果を示す。24)

計算結果の一例として，Ti-40Be合金についてのTTT曲

線をFig.10に示すが，準安定相TiBeがアモルファス形成

を支配することが計算によっても予測されている。また，

臨界冷却速度の計算値は，2.9 × 107 K s－ 1であった。
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(a) Ni6Si2B (b) Ni2B

Fig.8 Crystal structures for (a) Ni6Si2B and (b) Ni2B.
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Fig.9 Calculated Ti-Be phase diagram, together with

the metastable phase equilibria between the liquid

and the B2_bcc phase (TiBe).
T

/ 
K

t / s

Fig.10 Calculated TTT curves for the crystallization

from Ti-40Be liquid alloy.



Fig.11には，臨界冷却速度の組成依存性の計算結果を示す。

図には，実験によって決定されたアモルファス形成組成領

域21)もあわせて示した。この実験での冷却速度は107.5 K

s－1とされており，T0 limitを考慮すればグレーで示した組

成領域でアモルファスが形成されることが予測されるが，

この予測結果は実験結果と良い一致を示していることが分

かる。ここで，準安定相がアモルファス形成を支配すると

いう結果について，前節のNi-Si-B 3元合金の場合と同様

に熱力学的観点から検討してみる。熱力学計算によれば，

安定相Ti4Be5および準安定相TiBeの1グラム原子あたりの

融解エントロピーは，それぞれ16.6 J mol －1 K －1および

13.2 J mol －1 K －1であり，準安定相TiBeの方が小さな値

を有することが分かった。Ti4Be5の結晶構造は明らかにさ

れていないが，おそらくB2規則構造を有する準安定相TiBe

の方がより単純な結晶構造を有していると思われ，その結

果，アモルファス形成を支配すると考えられる。

アモルファス合金においては，様々な準安定相が出現す

ることが報告されているが，25) 第一原理計算とCALPHAD

法とのカップリングによって得られた準安定領域をも含む

熱力学的情報を用いることで，より定量的なアモルファス

形成能の評価を行うことが可能になると思われる。

3.3 Nb-Ni-Zr 3元合金およびNb-Ni-Ti-Zr 4元合金

Nb-Ni-Zr 3元系26)およびNb-Ni-Ti-Zr 4元系27)では，広

い組成範囲でアモルファス合金あるいは金属ガラスが形成

されることが知られている。Nb-Ni-Zr 3元合金の非晶質薄

膜は高い水素透過性を有することから，28) 水素透過膜とし

ての応用が期待されており，Nb-Ni-Ti-Zr 4元合金は，逆に

高い水素遮断性を有しているため固体高分子型燃料電池の

セパレータとして有望視されている。29)

本節では，本研究グループで定式化したNb-Ni-Zr 3元
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Fig.11 Calculated critical cooling rates for amorphization

together with the calculated and experimentally

observed amorphous-forming compositional range

for a cooling rate of 107.5 K s－1.
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Fig.12 Comparison of the calculated and experimental

amorphous-forming abilities of Nb-Ni-Zr ternary

alloys on the calculated liquidus surface

projection, together with the observed

compositional range for metallic glass formation

(shaded area) and the boundary for amorphous

formation (dash-dotted line).
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Fig.13 Calculated critical cooling rate for amorphous

formation plotted on the calculated liquidus

surface projection for the Nb40－x－yNi60TixZry

alloys.



系30)およびNb-Ni-Ti-Zr 4元系31)に現れる各相のGibbsエ

ネルギー用いて評価したアモルファス形成能30,32)について

紹介する。

Nb-Ni-Zr 3元系およびNb-Ni-Ti-Zr 4元系の計算液相面

投影図上に評価したアモルファス形成能をプロットした結

果をFig.12およびFig.13に示す。Fig.12には，アモルファ

ス合金形成領域のNi側境界線（一点鎖線）および金属ガラ

ス形成領域（ハッチング）の実験結果26)をあわせて示した。

Nb-Ni-Zr 3元合金については，過冷却液体の結晶化に対し

て高い安定性を有する金属ガラスが形成する組成領域では，

周囲のアモルファス合金形成領域に比べて臨界冷却速度が

遅くなっており，特にNo.11, 12, 15および16の合金組成

では102～103 K s－1のオーダーであった。Nb-Ni-Ti-Zr 4

元合金においては，20 mol %Zrの組成範囲まではNb-Ni-

Ti 3元合金へのZr添加量が増加するにつれて臨界冷却速度

が遅くなることが予測された。

4. 結　言

本稿では，状態図が持つ熱力学的情報の応用の一例とし

て，合金のアモルファス形成能評価について紹介した。

CALPHAD法を援用することで，より定量的にアモルファ

ス形成能を議論できるようになり，さらに，第一原理計算

結果に基づいた熱力学計算によって，準安定相が関与する

アモルファス形成の取り扱いも可能になりつつある。材料

の造り込みにおいて用いるプロセスは，鋼の熱処理に代表

されるように，そのほとんどが非平衡プロセスであるが，

平衡状態の情報であっても使い方を工夫すれば，有用な知

見を引き出すことができると考えられる。今後の材料開

発・プロセス技術開発において，より精度の高い計算結果

を得るためにも，ますます熱力学データベースの重要性が

増してくると思われる。熱力学データベースの拡充のため

に，第一原理計算とあわせて，熱量測定・熱分析による精

度の高い実験データが蓄積されることに期待したい。
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要　　旨

臨界冷却速度に基づいた合金のアモルファス形成能評価

について，著者らが行った最近の研究を紹介した。臨界冷

却速度を見積もるために，ある温度において過冷却液体か

ら結晶相が晶出するために必要な時間の尺度を示す時間－

温度－変態（TTT）曲線を計算したが，その計算において

は，状態図計算によって得られた熱力学量を導入した。ア

モルファス形成組成領域の計算結果は，実験結果と良い一

致を示した。さらに，合金組成によっては，初晶ではない

結晶相がアモルファス形成を支配することが分かった。こ

れは，アモルファス形成を支配する結晶相の方が，初晶よ

りも小さな融解エントロピーを有することに関係している

ことが熱力学的検討から明らかになった。
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