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第 1 章 序論 

 

1. バインダレス硬質セラミックス開発の必要性 

自動車のエンジンバルブや，航空機や産業機器のタービンなど，運転時に高温になる

機器を構成する部品にはニッケルやチタン，コバルト等をベースとした耐熱合金が使用さ

れている．近年，宇宙航空産業および自動車などの輸送機器産業における動力性能や燃

費性能の開発競争が激化し，これらの機器部品の生産能力の向上が望まれている．そし

て，これに伴い，耐熱合金や鉄系合金の高速・高精度での加工を可能とする，切削工具

材料の開発が求められている[1,2]． 

上記の合金は，高温でも高い強度を持つことから，工具の摩耗や欠損を生じさせ易い，

難削材料とされている[3-6]．このため，その切削工具には，高い硬さを持つWC–Co超硬合

金やTiC基サーメットを用いる必要がある．しかし，WC–Co超硬合金は，原料となるWとCo

が資源偏在リスクを抱えていることに加え，バインダとしての役目を担うCoが，硬さ，ヤング

率，高温強度および耐食性の低下を引き起こすといった問題を生じさせる．また，TiC基サ

ーメットは，原料の資源的制約は比較的少ないものの，焼結時にTiC単体と比べて硬さや

耐食性が著しく劣るNiやMoなどの金属バインダを添加する必要があるため，高温環境下

で硬さは低下し，酸化し易くもなる．これらのことから，金属バインダなしで資源偏在リスクの

ない基材を焼結する「バインダレス硬質セラミックス」を開発し，高速・高精度加工用の工具

材料として実用化することが切望されている． 

バインダレス硬質セラミックスの原料の候補としては，Table 1-1に示すような特性を持つ，

炭化物，窒化物および酸化物が挙げられている．このうち，基材の有力候補となるのは，

WCとTiCが考えられている．WCについては，TiCまたはTaCを添加，もしくはWC粉末自体

を超微粒化するとバインダレス焼結が可能となることが知られてから[7, 8]，バインダレスで

の焼結を試みる研究が数多くなされている[9-17]．TiCについては，高融点材料であること

から，難焼結材料とされてきた．また，高い硬さと高い化学的安定性を持ち，鉄系合金に対
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して優れた耐摩耗性を有するといった利点を持つ一方で，破壊靭性値と熱伝導率が低く，

単体で工具材料とすることは困難とされてきた．しかし，通電加圧焼結法を用いればバイン

ダレスで焼結可能であることが判明[34,35]してからは，他の炭化物と複合化することでTiC

の欠点を補うといった試みが盛んに行われようになり，そこでは主に，高い硬さ・熱伝導率

を持つSiCとの複合化が試みられている[35-41]． 

一方，上記のような炭化物のみで構成されるセラミックスには，刃先温度が1000°Cを超え

る難削材の加工において，強度が低下するといった懸念がある．このため，高温でも硬さと

強度の低下が少ない窒化物を基材として，これを炭化物と複合化する，新たなセラミックス

工具材料の開発も進められている[42]．基材となる窒化物としては，耐熱性や高温強度に

優れるSi3N4と，高い熱伝導率を持つAlNが有望視されており，Si3N4については，炭化物と

の複合化を試みた研究例が既に数多く存在する[43-49]．また，硬さ，高温強度，耐摩耗

性に優れていることから，Si3N4単体でも工具材料として実用化されている[50,51]． 

以上のように，バインダレス硬質セラミックスの開発は進められているものの，TiCとSiCの

複合化に関しては，焼結体の機械的性質・熱伝導率と組成比の関係，およびこの関係に

対する第3炭化物添加の影響などを調査した研究例が少なく，WC系セラミックスと比べて，

実用化に向けた調査が不十分といった問題がある．また，窒化物を基材とするセラミックス

工具材料の開発では，耐熱性と高熱伝導率に優れるAlNの活用が進んでいない．これは，

AlNの機械的性質が低いことと，AlNは焼結助剤の添加なしでは緻密に焼結することが困

難な難焼結材料であることに起因する．AlNの焼結助剤にはY2O3などの酸化物が用いら

れるが，酸化物自体が機械的性質に劣るため，焼結体の強度，硬さ，破壊靭性値，ヤング

率も低くなる．さらに，酸化物は焼結後に粒界に残り，フォノンを散乱させて熱伝導率の低

下を招く．したがって，AlNを工具材料として実用化するには，酸化物の焼結助剤を使用し

なくとも炭化物との複合化を可能とする，新たな焼結技術を確立しなければならない．  
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Table 1-1 Properties of carbides, nitride and oxide. 
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2. バインダレス硬質セラミックスの研究開発動向 

切削工具向けの硬質材料は焼結により作製され[1,18]，その種類は WC–Co 超硬合金，

TiC 基サーメット，Al2O3 や Si3N4 等のセラミックス，ダイヤモンド・cBN など多様である．これ

らは，一般的には外部圧力を加えない常圧焼結で作製され．その方法は液相焼結と固相

焼結に大別される[52]． 

液相焼結は，Fig. 1-1 の模式図に示すように，焼結中に添加物を溶融・反応させて固相

粒子の周りで液相とし，それを固相粒子間に入り込ませることで緻密な焼結を実現する方

法である[52,53]．液相中では原子が拡散し易く粒子の結合速度が高くなるため[54]，液相

焼結は固相焼結に比べて緻密な焼結体が得られ易くなる利点を持つ．さらに，難焼結材

料も緻密に焼結できる点や，金属が添加されているため破壊靭性値が高い点も利点として

挙げられる． 

これに対して固相焼結は，焼結中に液相となる物質を添加せず，Fig. 1-2 の模式図に示

すように，固相粉末のみで拡散，あるいは反応させることにより焼結体を得る手法である

[53]．固相焼結により得られる焼結体は，原材料の高い硬さや熱伝導率等を維持すること

を可能とする．しかし，焼結後の結晶粒間に気孔が残存し易く，それが強度信頼性を低下

させる．このため，硬質工具材料の多くは，液相焼結で作製されている． 

液相焼結で作製される代表的な硬質工具材料としては，WC–Co 超硬合金と TiC 基サ

ーメットが挙げられる．WC–Co 超硬合金については，1926 年に商品化されてから[18]，そ

の組織制御や機械的 性質向上を図る研究が数多く行われてきた [55-61]．例えば，

Hayashi らは，WC–Co に VC や Cr3C2，NbC，TaC などの炭化物を添加すると微細組織が

得られることを示している[55]．Suzuki らは，WC の微粒粉末に VC を添加して焼結時に

WC の粒成長を抑制することで，機械的性質に優れた超微粒 WC–Co 超硬合金を開発し

ている[56]．また，耐摩耗性の向上を目的として，WC–Co 系超硬合金に TiC や TiN のよう

な硬質の皮膜をコーティングする表面改質技術も開発されている[57]． 

TiC 基サーメットは，資源的制約のある WC–Co 超硬合金の代替材料として盛んに研究
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されてきた歴史を持つ[62-68]．耐摩耗性に優れており，Suzuki らにより N を添加して Ti(C, 

N)基サーメットとすると高強度化が可能[69]になることが示されたこともあり，高い寸法精度

が要求される加工で広く使用されている．  

以上のように，これまで，硬質工具材料は，液相焼結で作製するのが一般的であった．

しかし，刃先温度が高くなる高速での切削加工が求められる機会が多くなってから，金属

バインダを用いる液相焼結による工具材料の高温強度不足が懸念され，バインダレス硬質

セラミックスの開発が望まれるようになった．その実現のために，バインダを使用しない固相

焼結で気孔のない緻密な焼結を可能とする技術の開発が進められ，Fig. 1-3 の模式図に

示す通電加圧焼結が有効であることが判明した．この方法は，放電プラズマ焼結やパルス

通電加圧焼結とも呼ばれているが，試料を上下パンチ電極で加圧しながら直接通電するこ

とにより抵抗加熱するため，本論文では通電加圧焼結と呼ぶ．通電加圧焼結により，固相

焼結でも短時間で緻密な焼結が実現できるようになり，実際に，Taimatsu らは通電加圧焼

結を用いて，WC に SiC を添加したバインダレス WC-SiC セラミックスを作製し，SiC の添加

が WC の焼結性と機械的性質の向上に有効であることを示している[11,12,14,15]． 

炭化物のバインダレス焼結が通電加圧焼結により可能となった一方で，刃先温度の上

昇が著しい難削材の高速切削加工も求められるようになった．これに伴い，硬質工具材料

には高温強度の確保に加えて，切削加工時に摩擦熱により刃先温度が高くなることで，工

具材料が軟化することを防ぐため，速やかな放熱も求められるようになり，高い熱伝導率を

持つ窒化物と炭化物のバインダレス焼結が望まれるようになった．炭化物とバインダレス焼

結する窒化物としては，Si3N4 と AlN が有望視されているが，前節で述べたように，いずれ

も焼結時に焼結助剤を用いる必要があり，これが所望の熱伝導率や高温強度を得ることを

困難にしている．Si3N4 を用いる場合には，焼結助剤によって生じる粒界相を Si3N4 に固溶

させてサイアロンにすることで粒界相を減らせば，高温強度の低下が抑制できることが

Urashima ら[50]により示されている．一方，AlN においては，高温強度や熱伝導率の低下

を抑制するのに有効な焼結方法は未確立であり，焼結助剤の添加量を低減，あるいはゼ
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ロとしても炭化物との緻密な焼結が可能となる，新たなバインダレス焼結法の開発が切望さ

れている． 

  

Fig. 1-1 Schematic diagram of liquid phase sintering. 

Fig. 1-2 Schematic diagram of solid phase sintering. 
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Fig. 1-3 Schematic diagram of resistance-heated hot pressing. 
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3. 本研究の目的および論文構成  

前節までに述べたように，高速・高精度で難削材の切削加工を可能とする，次世代の工

具材料を開発するには，TiC と SiC の複合化に関する未解明の項目を深堀りすると共に，

高い熱伝導率を持つ AlN とのバインダレス焼結に適した炭化物を探索しなければならない． 

このことから，本研究では，(i)TiC–SiC セラミックスの機械的性質・熱伝導率と組成比の

関係，およびこの関係に対する第 3 炭化物添加の影響と，(ii)AlN とのバインダレス焼結に

適した炭化物とその焼結条件を調査することで，難削材の高速・高精度加工を可能とする，

「バインダレス硬質セラミックス」の最適焼結プロセスを提示することを目指した．本論文は，

その成果をまとめたものであり，7 章から構成される． 

第 1 章では，バインダレス硬質セラミックス開発の必要性と，その研究開発動向に触れ，

本研究の背景と目的について述べた． 

第 2 章では，バインダレス焼結による TiC と SiC の複合化を組成比と焼結温度を変えた

種々の条件で試みた．そして，作製したすべての焼結体の組織，機械的性質，熱伝導率

を詳細に調査し，それらを比較することで，低温でも緻密な焼結が可能で，硬さや耐食性

の高い TiC–SiC セラミックスが得られる焼結条件について検討した．さらに，TiC–SiC セラミ

ックスに，他遷移金属炭化物（NbC, TaC, WC, ZrC）を添加することも行い，その添加が組

織と機械的性質にどのように影響するのかも詳細に調査した． 

第 3 章では，炭化物系セラミックスにおける放熱性の向上と高温での強度低下を抑制す

るため，炭化物と，熱伝導率が高く高温でも強度が低下しない窒化物を複合化した，炭化

物–窒化物セラミックスの作製を試みた．すなわち，高い熱伝導率，耐熱性を有する窒化物

の AlN と硬質炭化物の TiC との焼結について，組成比と焼結温度を変えた種々の条件で

試み，作製したすべての焼結体の焼結性，緻密化の程度，機械的性質を調査した．その

結果，AlN と TiC の緻密な焼結は困難であることが判明し，AlN との複合化に適した TiC

以外の炭化物の探索が必要となった． 

第 4 章では，第 3 章での結果を踏まえて，WC や TiC の焼結の際に添加すると，低温で
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も緻密化を促進する SiC を AlN の相手材料として選び，AlN–SiC セラミックスの作製を試

みた．ここでは，SiC が高い熱伝導率と硬さを併せ持つことも考慮した．種々の焼結条件に

よる AlN–SiC セラミックスの組織と密度を調査した結果，緻密な焼結を可能とする焼結条

件を見出すことができた．しかし，いずれの焼結条件でも，工具材料に求められる高ヤング

率と高破壊靭性値を持つ AlN–SiC セラミックスを合成することはできず，他の炭化物との複

合化を検討する必要があることが判明した．  

第 5 章では，AlN に比べて，ヤング率，硬さ，および破壊靭性に優れる WC と AlN のバ

インダレス焼結を種々の条件で試みた．作製したすべての AlN–WC セラミックスの組織と

機械的性質を調査した結果，1700ºC での焼結であれば，WC 含有量を 1～50 mol%と大き

く変えても，いずれの組成比でも緻密な焼結が可能であることが判明した．また，硬さと破

壊靭性値は WC 含有量の増加に伴い高くなり，AlN–50 mol% WC は純 WC に匹敵する

破壊靭性値となった．これにより，AlN とのバインダレス焼結には，WC が最適であることが

判明した． 

第 6 章では，難切削材料向けの工具材料には高い破壊靭性値が要求されることから，

焼結体の高破壊靭性値を確保する上で重要な因子となる焼結時の残留応力に着目し，

第 5 章までに優れた「バインダレス硬質セラミックス」となり得ることが判明した，AlN–WC セ

ラミックスにおける残留応力と焼結条件との関係を詳細に調査した．そして，その結果に基

づき，残留応力をバインダレス硬質セラミックスの高靭化に活用する方法について考察した． 

第 7 章では，第 6 章までの結果を総括し，本研究のまとめと展望について述べた． 
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第 2 章 TiC–SiC バインダレスセラミックスの合成と  

その機械的性質 

 

1. 緒言 

 第 1 章で述べたように，耐熱合金や鉄系合金の高速・高精度での切削加工を可能と

するには，金属バインダなしで資源偏在リスクのない材料を焼結する，バインダレス硬質セラ

ミックスを開発する必要がある．本研究では，この条件を満たすバインダレス硬質セラミ

ックスの基材としては，炭化物の TiC と窒化物の AlN が適していると判断した． 

このうち，TiC は，資源偏在リスクがなく高い硬さや優れた耐摩耗性という利点を

持つ一方で，切削工具に求められる放熱性に劣る，すなわち熱伝導率が低いという

欠点も持つ．したがって，TiC 基の硬質セラミックスの開発においては，複合化す

る相手材として，高い硬さと高い熱伝導率を併せ持つ材料を選択する必要がある． 

この観点から，20 GPa 以上の高い硬さ[22,30]を持つだけでなく，260 W m-1 K-1 の

高い熱伝導率 [33]も有する SiC を相手材料とした TiC 基セラミックスの合成が盛ん

に試みられている．さらに，SiC は耐食性にも優れることから，耐食性の低下を招

く金属バインダを使用せずに TiC と SiC を焼結することができれば，耐食性にも優

れる硬質セラミックスを得ることが期待できる．このため，TiC–SiC セラミックス

のバインダレス焼結も数多く試みられており，そこでは主に，SiC との複合化によ

り，相対密度，平均粒径，硬さ，破壊靭性値および熱伝導率が，TiC 単体のセラミ

ックスと比べて，どのように変化するのかが調査されている[36-41]．しかし，これ

らの研究の多くでは，TiC–SiC セラミックスの合成時に焼結助剤を使用している．

焼結助剤は，金属バインダと同様に，焼結体の高温強度の低下を招く要因となる．した

がって，高速切削加工に適した TiC–SiC セラミックスを開発するには，焼結助剤を使

用しないバインダレス焼結法を確立しなければならない．  

以上のことから，本章では，焼結助剤を使用せずに， TiC–SiC セラミックスを合
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成する方法について検討した．そのために，まず，従来の研究でなされてきた 0～

50 mol% SiC の組成域での合成に加えて，ほとんど例のない 50 mol% SiC を超える

組成域でのバインダレス焼結も試みた．焼結後は，SiC 含有量の変化に伴う，TiC–

SiC セラミックスの組織，相対密度，平均粒径，硬さ，破壊靭性値および熱伝導率

の変化を調査すると共に，未だ報告例がないヤング率の変化についても調査した．

この調査を通じて，焼結性が良好であることを意味する高い相対密度と，優れた機

械的性質が得られる TiC と SiC の組成比を推定した． 

次いで，この推定した組成比での TiC–SiC セラミックス組織の微細化を図り，機

械的性質をさらに向上させることを試みた．WC と SiC のバインダレス焼結では，

ZrC，NbC，Mo2C，Cr3C2，V8C7 などの遷移金属炭化物を添加すると微細粒組織が得

られ，機械的性質が向上することが報告されている[13,12,25]．ここでは，この方法

を応用して，TiC–SiC セラミックスのバインダレス焼結時に種々の遷移金属炭化物

を添加することとした．添加する遷移金属炭化物はヤング率が高い NbC，TaC，WC

と，WC–SiC セラミックスで破壊靭性値の向上させた ZrC の 4 種類とした．そして，

これらの炭化物の添加が，どの程度 TiC–SiC セラミックスの結晶相の変化および組

織の微細化に有効であるのかを調査すると共に，相対密度，ヤング率，破壊靭性値

向上にどの程度寄与するのかを詳細に調査した． 

 

2. TiC–SiC バインダレスセラミックスの焼結性・機械的性質と

SiC 含有量・焼結温度の関係 

2. 1 実験方法 

本研究では，SiC含有量を0～80 mol%の範囲で10 mol%ずつ変えた，9種類のTiC–

SiCセラミックスを作製した．原料粉末には，TiC（日本新金属）とSiC（屋久島電工）を

用いた． Table 2-1に各粉末の粒子径と化学組成を示す． 

セラミックスの作製に際して，まず，TiC とSiC の粉末を上記の目標組成となるように秤

Akita University



12 
 

量した．次いで，秤量後の粉末をジルコニアボールおよびエタノールと共にポリプロピレン

製の容器に入れ，転動ボールミルによって24時間湿式混合した．Fig. 2-1に混合の模式図

を示す．混合後の粉末は，ロータリーエバポレーターで乾燥させた後に，外径50 mm，直径

20 mm，高さ40 mmのグラファイトダイスに充填した．そして，通電加圧焼結装置（住友石炭

鉱業，SPS-2080）を用いて，圧力50 MPa，保持時間10 min，昇温速度50ºC min-1の条件で

焼結した．TiC–SiCセラミックスの焼結温度は，1600，1700，1800ºCの3種類とた．なお，

1800ºCでは，SiC含有量が100 mol%のSiCセラミックスも作製した．また，SiC含有量

が0 mol%の純TiCは，焼結温度1900ºCでも作製した．Fig. 2-2に混合粉末を充填したグ

ラファイトダイスと焼結体の模式図を示す． 

すべての作製したTiC–SiCセラミックスは，両面を平面研削した上で片面を鏡面に仕

上げ，組織観察，ヤング率測定，および硬さ測定に使用可能な試料形状とした．焼結によ

る生成相の同定は，高出力型X線回折装置（Rigaku，RINT-2500VHF）でCu-K線を用い

て，50 kV，300 mAの条件で行った．組織観察および化学組成分析には，EPMA（JEOL，

JXA-8200）を用いた．焼結体の密度は，電子天秤（Sartorius，BP210S）と付属の比重測定

キット（Sartorius，YDK 01）用いてアルキメデス法で算出した．ヤング率は，高温動弾性率

測定装置（東芝タンガロイ，UMS-HL）を用いて測定した．硬さは，ビッカース硬さ試験機

（MATSUZAWA，VMT-7S）を用いて，試験力98 N，保持時間15秒の条件で測定した．破

壊靭性値は，IF（Indentation Fracture）法で算出した．すなわち，硬さ試験で試料に生じる

圧痕の対角長さおよびクラック長さを，次式のED式に適用する方法[70]により求めた． 

 

𝐾 = 0.4636
.

.
(10 )                            (2.1) 

𝐹  = −1.59 − 0.34𝐵 − 2.02𝐵 − 11.23𝐵 − 24.97𝐵 + 16.32𝐵       (2.2) 

𝐵  = log(𝑎𝑐 )                                      (2.3) 

 

ここで，Kcは破壊靭性値，Eはヤング率，Hvはビッカース硬さ，cは圧痕の中心からクラック
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の先端までの長さ，aは圧痕の対角長さの1/2である．Fig. 2-3に，実際の硬さ試験で試料に

生じた圧痕とクラックの外観を示す．図中のaとcは，式(2.3)中の変数と対応している． 

焼結体の熱伝導率は，熱特性測定装置（NETCH，LFA457 Microflash）を用いてレーザ

ーフラッシュ法で測定した，熱拡散率，かさ密度および熱容量の積として求めた． 

 

 

  

Table 2-1 Chemical composition and particle size of the starting materials 

in TiC–SiC ceramics. 

Fig. 2-1 Schematic diagram of ball mill mixing. 
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Fig. 2-2 Schematic diagram of sintering mold and sample. 

Fig. 2-3 Indentation and crack in Vickers hardness test. 
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2. 2 結果および考察 

2. 2. 1 構成相・組織と SiC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 2-4は，1800ºCで焼結した，Si含有量が0，20，40，60，80 mol%と異なるTiC–SiCセ

ラミックスのX線回折測定結果を比較したものである．SiC含有量が20～80 mol%のX線回

折パターンでは，いずれにおいてもTiCと-SiCのピークしか認められないことから，反応生

成物は生じなかったことがわかる．また，SiC含有量の違いによるTiCのピーク位置の有意な

変化も認められず，各SiC含有量におけるTiCの格子定数は0.4327～0.4336 nmであり有意

な差は認められなかった．これは，SiCは共有結合のため炭素を供給するとは考えられず，

また，TiCの炭素量量を変化させる物質も加えてないため，TiC中の炭素量は変化しないた

めと考えられる．  

Fig. 2-5に1800ºCで焼結したTiC–SiCセラミックスの組織を示す．Fig. 2-5(a)～(i)は，それ

ぞれ，SiC含有量が0，10，20，30，40，50，60，70，80 mol%の組織に対応し，10～80 

mol%の組織では，灰色の領域がTiC，黒色の領域がSiCに対応している． 

Fig. 2-5(a)に示す，SiC含有量0 mol%の純TiCの組織における黒色の箇所は気孔であり，

結晶粒界と結晶粒内のいずれでも確認できることがわかる．このように，結晶粒界のみなら

ず，結晶粒内にも気孔が存在するのは，TiC結晶粒の成長速度が速く，焼結過程において

取り込まれた気孔が結晶粒内に取り残されたためと考えられる． 

Fig. 2-5(b)～(i)に示す，SiC含有量が10～80 mol%のTiC–SiCセラミックスの組織では，

SiC量の増加に伴ってTiC粒は小さくなり，黒色のSiC粒が増加することがわかる．また，SiC

含有量が70 mol%までであれば，組織全体に黒色のSiC粒が分散し，均一な組織となり，

焼結中のTiC粒およびSiC粒の凝集は生じていないことがわかる． 

Fig. 2-6は1700ºC，またFig. 2-7は1600ºCで焼結したTiC–SiCセラミックスの組織を示す．

Fig. 2-6およびFig. 2-7の(a)～(d)は，いずれもSiC含有量が10，30，50，70 mol%の組織に

対応し，灰色の領域がTiC，黒色の領域がSiCに対応している．Fig. 2-6の1700ºCで焼

結した試料では，(d)に示すSiC含有量が70 mol%で気孔が多数確認された．また，Fig. 2-7
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の1600ºCで焼結した試料では，(c)，(d)に示すSiC含有量が50 mol%および70 mol%で気

孔が多数確認され，SiC含有量の増加に伴って気孔が増加していることがわかる．このこと

から，複合化するSiC量を増加させた場合，焼結温度が低い場合は緻密化し難くなることが

明らかになり，SiC含有量が10～70 mol%の範囲での通電加圧焼結による緻密化は1800ºC

が適していると考えられる． 

Fig. 2-8は，1800ºCと1900ºCで焼結した純TiCの組織を示したものである． Fig. 2-8中の

TiC結晶粒は，いずれの温度でも5 m以上の大きさである．Table 2-1で示したように，TiC

の原料粉末の粒径は1.47 mであったことから，焼結時にTiCが粒成長したことがわかる．ま

た，粗大なTiC結晶粒内には気孔が多数存在しており，1900ºCの方が1800ºCに比べて結

晶粒の粗大化が進み，気孔も多くなることもわかる．これは，焼結温度の高い方が，焼結中

のTiC粒の成長速度が高く粒成長がより進み，TiC粉末粒子間に存在していた気孔が粒界

に排出されることなく，粒内に取り残され易くなるためと考えられる．これに対して，Fig. 2-5

中のSiC含有量が10 mol%以上の組織では，TiC粒内に気孔は見られない．すなわち，

TiC–SiCセラミックスの焼結では，SiC含有量を10 mol%以上にすれば，TiCの粒成長が抑

制され，TiC-TiC粒界およびTiC-SiC粒界を介して気孔が排出され易くなるものと考えられ

る． 
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Fig. 2-4 X-ray diffraction profiles of TiC–x mol% SiC ceramics sintered 

at 1800ºC. 
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Fig. 2-5 Microstructures of TiC–SiC ceramics sintered at 1800ºC.  

SiC amount (mol%): (a) 0, (b) 10, (c) 20, (d) 30, (e) 40, (f) 50, 

(g) 60, (h) 70 and (i) 80. 
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Fig. 2-6 Microstructures of TiC–SiC ceramics sintered at 1700ºC.  

SiC amount (mol%): (a) 10, (b) 30, (c) 50, (d) 70. 

Fig. 2-7 Microstructures of TiC–SiC ceramics sintered at 1600ºC.  

SiC amount (mol%): (a) 10, (b) 30, (c) 50, (d) 70 
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Fig. 2-8 Microstructures of pure TiC. Sintering temperature: 

(a) 1800 and (b) 1900ºC. 
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2. 2. 2 密度・ヤング率と SiC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 2-9はTiC–SiCセラミックスの(a)かさ密度と(b)相対密度の関係を示す．1800ºCで焼

結した純TiCの場合，かさ密度が4.875 g cm-3で，99%の高い相対密度となったが，1700ºC

以下の温度では相対密度が98%以下となり，わずかに低下した．純SiCは1800ºCで焼結を

試みたが，相対密度が83%と著しく低い値となり緻密化できなかった．TiC–SiCセラミックス

では，1800ºCで焼結した場合，SiC量が70 mol%まで緻密に焼結した．焼結温度が1700ºC

では，SiC量が10～30 mol%で相対密度が増加したが，SiC量が50 mol%以上になると相対

密度が低下した．また，焼結温度が1600ºCでは，SiC量が10 mol%で相対密度が増加した

が，20 mol%以上になるとSiC量の増加に伴い相対密度が低下した．これは，TiCに対して

少量のSiCを複合化することで焼結性が向上するが，難焼結性であるSiC含有量が増加す

ると，SiC同士の接触部分が増え，この部分の焼結性が悪いために焼結性が低下したと考

えられる．このことから，前節の組織観察結果でも述べた通り，SiC含有量が10～70 mol%

の範囲での通電加圧焼結による緻密化は1800ºCが適していることがわかる． 

Fig. 2-10はTiC–SiCセラミックスのSiC量とヤング率の関係を示す．TiC単体のヤング率は

454 GPa[21]，SiC単体は440 GPa[27]と，両者近いヤング率を持っている．ヤング率は相対

密度に対応して変化し，相対密度が98%以上のTiC–SiCセラミックスは426～457 GPaで，

TiCおよびSiC単体のヤング率とほぼ同じであり，1800ºCで焼結したTiC–70 mol% SiCでは，

最大値457 GPaとなった．また，1700ºCおよび1600ºCで焼結した試料では，SiC量の増加に

伴ってヤング率が低下した．これは，SiC量の増加に伴う相対密度の低下，すなわち気孔

率が増加したことがヤング率の低下を招いたと考えられる． 
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Fig. 2-9 Relationships between density and content of SiC in TiC–SiC 

ceramics: (a) bulk density and (b) relative density. The closed 

marks correspond to the samples with relative density above 97%. 
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Fig. 2-10 Relationships between Young’s modulus and content of SiC in 

TiC–SiC ceramics. The closed marks correspond to the 

samples with relative density above 97%. 

Akita University



24 
 

2. 2. 3 硬さと SiC 含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 2-11はTiC–SiCセラミックスのSiC量とビッカース硬さの関係を示す．1800ºC

で焼結した純TiCの場合，ビッカース硬さは17.9 GPaとなり，焼結温度を1600ºCまで

低下させてもほとんど変化は見られなかった．これに対し，TiCに10～30 mol%のSiC

を複合化し，緻密化することによって，ビッカース硬さは2～3 GPa増加した．本研

究で最も高い硬さとなった試料は1700ºCで焼結したTiC–30 mol% SiCで，21 GPaとな

った．焼結温度1800ºCにおける硬さの最大値はTiC–10 mol% SiCで得られ，20.4 GPa

となった．いずれの焼結温度においても相対密度が97%以上となった試料では，SiC

量が10～70 mol%で，純TiCよりも高い硬さとなった．これは，Fig. 2-5に示すように，

10 mol%以上のSiCを複合化することでTiCの粒成長が抑制され，微細な粒状組織を

形成したことが硬さの増加に寄与していると考えられる．一般的に，セラミックス

では結晶粒が微細になるほど硬さが増加すると言われ[71]，バインダレスWCセラミ

ックスにおいてもこの関係性があることがNinoらによって確認されている[13]．ま

た，WC–20 mol% SiC–Cr3C2セラミックスにおいても，同様の傾向を示すと報告され

ている[15]．一方，純TiCの硬さは20～30 GPaで[21]，少量のAlN，Y2O3，Yb2O3を添

加して液相焼結したSiCの硬さは26 GPaと[22]両者同程度の高い硬さを有しており，

SiC添加そのものの硬さ増加への寄与は小さいと考えられる．したがって，SiCの添

加による硬さの増加は，主にTiCの粒成長が抑制され，組織が微細化したことによる

と考えられる． 
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Fig. 2-11 Relationships between Vickers hardness and content of SiC in  

TiC–SiC ceramics. The closed marks correspond to the 

samples with relative density above 97%. 
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2. 2. 4 破壊靭性値と SiC 含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 2-12 は TiC–SiC セラミックスの SiC 量と破壊靭性値の関係を示す．破壊靭性

値は，SiC との複合化により純 TiC に比べて増加した．1800ºC で焼結した純 TiC で

は 4.2 MPa m0.5 であったが，10 mol% SiC との複合化で 5.8 MPa m0.5 まで増加した．

TiC と SiC を複合化することで，破壊靭性値が増加することはこれまでにも報告さ

れており[36-40]，本研究の結果も同様の傾向を示した．Endo らは，TiC–50 vol% SiC

で，6 MPa m0.5 の破壊靭性値となったことを報告したが[39]，これと同程度の SiC 含

有量で，本研究において 1800ºC で焼結した TiC–50 mol% SiC では，最大値 6.5 MPa 

m0.5 の高い破壊靭性値となった．また，硬さと破壊靭性値の間には負の相関関係が

あるといわれているが，本研究で作製した TiC–SiC セラミックスでは，硬さと破壊

靭性値がいずれも増加した．報告されている純 SiC での破壊靭性値は 3 MPa m0.5 以

下[22,30,33]と低い値であるが，TiC と複合化することによって，緻密な TiC–SiC セ

ラミックスでは 5 MPa m0.5 以上の値を示した．ここで，SiC との複合化による破壊

靭性値の増加の原因について考察するため，破壊靭性値の算出に用いたビッカース

硬さ試験で生じたクラックの進展状態について調査した．Fig. 2-13 は 1800ºC で焼

結した TiC–SiC セラミックスのビッカース硬さ試験で生じたクラック近傍の組織写

真を示す．(a)の純 TiC のクラックは，TiC 結晶粒を横断しているのに対して，(b)の

50 mol% SiC を添加では，SiC がクラックの進展を阻害している部分が多数確認さ

れた．このように，SiC がクラックの進展を阻害することによって，破壊靭性値が

向上したと考えられる． 
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Fig. 2-12 Relationships between fracture toughness and content of SiC in 

TiC–SiC ceramics. The closed marks correspond to the samples 

with relative density above 97%. 
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Fig. 2-13 Crack propagation in TiC–SiC ceramics sintered at 1800ºC. 

SiC amount (mol%): (a) 0 and (b) 50. 
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2. 2. 5 熱伝導率とSiC含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 2-14はTiC–SiCセラミックスのSiC量と熱拡散率および熱伝導率の関係を示す．熱拡

散率，熱伝導率は気孔の影響を受けるため，測定には1800ºCで焼結した相対密度98%以

上の焼結体を用いた．TiCとSiCを複合化することで，熱拡散率と熱伝導率が増加した．ま

た，TiC–SiCセラミックスの熱伝導率は，純TiCの27 W m-1 K-1比べてSiC量の増加に伴って

増加し，緻密化するSiC量が最大となるTiC–70 mol% SiCで，98 W m-1 K-1の高い熱伝導率

を示した．これに対し，熱容量は，純TiCの0.58 J g-1 K-1から70 mol% SiC添加で0.68 J g-1 

K-1とわずかな変化であった．そのため，熱拡散率の増加が熱伝導率の増加に寄与したと

考えられる．一方，TiC–SiCセラミックスで，複合化するSiC量の増加により熱伝導率が増加

すると報告されている[40,41]．Cabreroらは，50 vol%までのSiCとの複合化で最大27 W m-1 

K-1まで熱伝導率が増加したと報告しているが[40]，本実験結果よりかなり低い値である．

Cabreroらが作製した試料は本研究のTiC–SiCセラミックスよりも微細な組織となっており，

フォノンの散乱効果が大きいため，低い熱伝導率となったと考えられる．さらに，本研究で

は相対密度98%以上の緻密な焼結体を用いたため，熱伝導率の低下を招く気孔が少ない

ことから，高い熱伝導率を示したものと考えられる． 
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Fig. 2-14 Relationships between thermal diffusivity, thermal conductivity 

and content of SiC in TiC–SiC ceramics sintered at 1800ºC. 
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3. TiC–SiC バインダレス焼結時の遷移金属炭化物添加が及ぼす

焼結性および焼結体の機械的性質への影響 

3. 1 実験方法 

本研究では，TiC–SiCセラミックスのヤング率，硬さ，破壊靭性値に及ぼす遷移金

属炭化物の効果を調査するため，TiC–45 mol% SiCに，TaC，NbC，WC，ZrC含有量を1

～20 mol%の範囲で変えた，TiC–SiC複合セラミックスを作製した．原料粉末には，

NbC（日本新金属），SiC（屋久島電工），TaC（日本新金属），TiC（日本新金属），WC（日

本新金属），ZrC（日本新金属）を用いた．Table 2-2に各粉末の粒子径と化学組成を示す． 

TiC–SiC複合セラミックスの作製に際して，TiC，SiC，TaC，NbC，WC，ZrC粉末を，

TiC–45 mol% SiC–x mol% MC (MC = TaC, NbC, WC, ZrC, x = 0～20)の組成となるように

秤量した．次いで，秤量後の粉末をジルコニアボールおよびエタノールと共にポリプロピレ

ン製の容器に入れ，転動ボールミルによって24時間湿式混合した．混合後の粉末は，ロー

タリーエバポレーターで乾燥させた後に，外径50 mm，直径20 mm，高さ40 mmのグラファ

イトダイスに充填した．そして，通電加圧焼結装置（住友石炭鉱業，SPS-2080）を用いて，

圧力50 MPa，保持時間10 min，昇温速度50ºC min-1の条件で焼結した．焼結温度はすべ

て1800ºCとした． 

Table 2-2 Chemical composition and particle size of the starting materials 

in TiC–SiC ceramics added TaC, NbC, WC and ZrC. 
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すべての作製したTiC–SiC複合セラミックスは，両面を平面研削した上で片面を鏡面

に仕上げ，組織観察，ヤング率測定，および硬さ測定に使用可能な試料形状とした．焼結

による生成相の同定は，高出力型X線回折装置（Rigaku，RINT-2500VHF）でCu-K線を

用いて，50 kV，300 mAの条件で行い，格子定数の精密化には解析ソフト（Rigaku， 

PDXL，MDI JADE 6）を用いた．組織観察および化学組成分析には，EPMA（JEOL，JXA-

8200）を用いた．平均結晶粒径は反射電子線像から，画像解析ソフト（Media Cyber Netics，

Image Pro Plus ver. 7.0）を用いて測定した．焼結体の密度は，電子天秤（Sartorius，

BP210S）と付属の比重測定キット（Sartorius，YDK 01）用いてアルキメデス法で算出した．

ヤング率は，高温動弾性率測定装置（東芝タンガロイ，UMS-HL）を用いて測定した．硬さ

は，ビッカース硬さ試験機（MATSUZAWA，VMT-7S）を用いて，試験力98 N，保持時間15

秒の条件で測定した．破壊靭性値は，IF（Indentation Fracture）法のED式[70]により求めた． 

 

3. 2 結果および考察 

3. 2. 1 構成相への影響 

Fig. 2-15は，1800ºCで焼結したTaC，NbC，WC，ZrC含有量がそれぞれ15 mol%の，

TiC–SiC複合セラミックスのX線回折測定結果を比較したものである．TaC，NbC，WCを添

加したTiC–SiC複合セラミックスのX線回折ピークは，TiCと-SiCのみで，ZrCを添加した場

合，ZrCの回折ピークが認められた．TaC，NbC，ZrCをそれぞれ添加した試料では，TiCの

回折ピークがJCPDSデータに比べ[72]，低角度側へシフトしており，WCを添加した試料で

は，TiCの回折ピークがわずかに高角度側へシフトした．TiCのピーク位置のシフトは各炭

化物添加とTiCとの固溶体の生成によるものと考えられる．TiCに対してTaC[73]，NbC[74]，

ZrC[75]は全率固溶となり，WC[76]はTiCに対しては固溶する．このことから，TiC–45 mol% 

SiCにTaC，NbC，WC，ZrCを添加することで，TiCに対して各炭化物が固溶した(Ti, Ta)C，

(Ti, Nb)C，(Ti, W)C，(Ti, Zr)C固溶体相が生成したと考えられる．TaC，NbC，WCの回折ピ

ークは確認されなかったことは，TiCに固溶したためといえる．ZrCを添加した場合は，ZrC
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の回折ピークが確認されたが，このピークはJCPDSのデータに比べ[77]，高角度側へシフト

していた．これは，ZrCに対してTiCが固溶した(Zr, Ti)Cが生成したためと考えられる． 

Fig. 2-16は，TiC–SiC複合セラミックスの他炭化物添加量におけるTiCの格子定数の変

化を示したものである．点線はベガード則に基づき計算した，各組成での格子定数を示す．

TiC–SiC複合セラミックスにTaC，NbC，ZrCを添加した場合，各炭化物の添加量の増加で

TiCの格子定数が大きくなった．このような他炭化物添加による格子定数の変化は，TiCに

比べ，同じNaCl型構造であるTaC，NbC，ZrCの方が格子定数が大きく[77-79]，Tiに対しTa，

Nb，Zrの元素が置換し，固溶体を形成することで格子定数が大きくなったと考えられる．一

方，WCは他のNaCl型の炭化物と異なり，六方構造の結晶である．WC添加の場合は，TaC，

NbC，ZrCの添加に比べ，格子定数の大きな変化は見られなかったが，WC添加量が5 

mol%まではTiCの格子定数がわずかに増え，7，10 mol%ではわずかに減少し，そして15 

mol%で再び増加した．この格子定数の変化挙動については，次節で説明する． 
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Fig. 2-15 X-ray diffraction profiles of the TiC–45 mol% SiC–15 mol% 

MC ceramics: (a) TaC, (b) NbC, (c) WC, (d)ZrC. (M = Ta, Nb, 

W, Zr, ss = solid solution) 
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Fig. 2-16 Relationships between lattice constant and content of added 

materials in TiC–SiC ceramics. 
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3. 2. 2 密度への影響 

Fig. 2-17はTiC–SiC複合セラミックスのTaC，NbC，WC，ZrC添加量とかさ密度および相

対密度の関係を示す．TiCは非化学量論性を持つため，固溶体化すると正確な密度の計

算が困難でありため，Fig. 2-17 (a)のかさ密度の図中に点線で示した計算密度は，固溶体，

反応生成物，気孔がないことを仮定し，JCPDSカードに記載されている各炭化物の密度と

実際の原料粉末混合比から算出した．このため，相対密度はTaC，NbC，WC，ZrC添加量

に伴う密度変化，すなわち焼結性の指標として示す．TiC–SiCのかさ密度は4.165 g cm-3に

対して，TaCは14.498 g cm-3，WCは15.669 g cm-3と高い．このため，TaCおよびWC添加量

の増加とともにかさ密度が増加した．TaCおよびZrCを添加した試料のかさ密度は，添加量

が増加しても計算密度と近い値となった．NbC添加の場合，10 mol%までの添加量では，

かさ密度は計算密度と近い値となったが，12 mol%以上では計算密度から大きく低下し，

相対密度も98%以下となった．WC添加では，添加量の増加に伴い計算密度との差が大き

くなり相対密度も低下する傾向を示し，7，20 mol%では特に差が大きくなり，相対密度が

98%以下となった．7 mol% WC添加の焼結体を複数個作製しても，相対密度が98%以下と

なった．7 mol% WC添加のTiC–SiC複合セラミックスを1850ºCで焼結した場合は，かさ密度

は計算密度に近い値となった．このことから，7 mol% WC添加の場合，1800ºCでは緻密な

焼結をするために必要な焼結温度が不十分であると考えられる．Fig. 2-18に7，12 mol% 

WCを添加した試料の微細組織を示す．灰色の領域が(Ti, W)C，黒色の領域がSiCに対応

している．7 mol % WC添加ではTiC，SiCの他に丸で示したような白色の組織が多量に分

散している．これは，TiCに固溶せずに残ったWCであると考えられる．また，7 mol % WC添

加では濃灰色のTiC結晶粒が確認された．7 mol% WC添加時に残留WC，TiC結晶粒が存

在し，12 mol% WCで消滅する理由は明らかにはなっていないが，この系では，1800ºCで

固溶体化するのに必要な拡散が十分に進行していないため，未固溶体化相が残存し，結

果としてかさ密度の低下を招いたと考えられる．Fig. 2-16に示すように，WC添加量が5 

mol%まではTiCの格子定数がわずかに増えている．WC 添加量が7，10 mol%ではTiCの
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格子定数が減少しているが，15 mol% WCで再び増加している．この変化は密度の変化と

対応しており，固溶体化の進行度合の差異はTiC–SiCセラミックスの焼結体密度に影響を

与えていると考えられる． 

  

Akita University



38 
 

   

Fig. 2-17 Relationships between density and content of added materials 

in TiC–SiC ceramics: (a) Bulk density, (b) Relative density. 
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Fig. 2-18 Microstructures of the TiC–45 mol% SiC–x mol% WC ceramics 

sintered at 1800 ºC: (a) x = 7, (b) x = 12. 
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3. 2. 3 焼結体のヤング率への影響 

Fig. 2-19はTiC–SiC複合セラミックスのTaC，NbC，WC，ZrC添加量とヤング率の関係を

示す．TaCを添加した試料のヤング率は，17 mol%までTaC添加量の増加に伴ってヤング

率が増加し，最大で477 GPaとなった．しかし，TiC–20 mol% TaCではヤング率が低下した．

TiC単体のヤング率は454 GPa[21]，SiC単体のヤング率は440 GPa[27]，とほぼ同等の値と

なっているが，緻密なTaC単体のヤング率は558 GPa[23]と高い．本研究で作製した試料の

ヤング率は，添加したTaCがTiCにすべて固溶しているために，(Ti, Ta)C固溶体相とSiCと

の複合則で考えなければならないが，(Ti, Ta)C固溶体におけるTa固溶量の増加とヤング率

の変化が必ずしも比例しないため，固溶体相の正確なヤング率を見積もることが困難であ

る．しかし，TaCを添加したTiC–SiC複合セラミックスでは，ヤング率の高いTaCがTiCに固溶

することで，固溶体相のヤング率が増加し，TiC–SiC複合セラミックスのヤング率が高い値

を示したと考えられる．NbCを添加した場合は，7 mol%までNbC添加量の増加に伴ってヤ

ング率も増加し，WCを添加した場合は，WC無添加の試料と比べて1 mol%および10～15 

mol%添加でヤング率が増加した．NbC，WCを添加した場合も，TiCとの固溶体相を生成し

ており，各々の固溶体組成に応じたヤング率のデータが必要となる．TiC，SiCに比べてヤ

ング率が高いNbC，WCを添加したにもかかわらず，ヤング率が低下した試料では，計算密

度とかさ密度の差が大きくなり，気孔の増加もヤング率低下の一因と考えられる．ZrCを添

加した場合は，ZrC添加量の増加に伴ってヤング率が低下した．これは，TaCおよびSiCの

ヤング率に比べて415 GPa[21]と低いZrCが，TiCと固溶体相を生成し，固溶体相のヤング

率の低下を招き，結果として試料のヤング率が低下したと考えられる． 

 

  

Akita University



41 
 

 

  

Fig. 2-19  Relationships between Young’s modulus content of added 

materials in TiC–SiC ceramics. 
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3. 2. 4 焼結体の硬さと結晶粒径への影響 

Fig. 2-20はTiC–SiC複合セラミックスのTaC，NbC，WC，ZrC添加量とビッカース硬さの関

係を示す．TaCを添加した試料の硬さは，15 mol%まではTaC添加量の増加に伴って増加

した．TaC添加量が12 mol%の試料では，本研究で作製した試料の中で最も高い硬さの21 

GPaとなった．一方，単体で約25 GPa[25]の高い硬さを持つWCを添加した試料では，硬さ

の増加は見られなかった．これは，TiCベースの固溶体形成のためではないかと考えられる．

NbC添加では，添加量が1 mol%で硬さが増加したが，NbC添加量が増加するに伴って低

下した．これは，NbC単体の硬さが14.7 GPa[21]であり，TiCに比べて低く，さらにNbC添加

量が増加したことで相対密度が低下したためと考えられる．ZrCを添加した試料の硬さは，

ZrC添加量が7 mol%まででわずかに低下したが，それ以上の添加量では増加した． 

Fig. 2-21はTiC–45 mol% SiCにTaC，NbC，ZrCを添加した複合セラミックスの組織を示

す．(a)は他炭化物を添加していないTiC–SiCセラミックスで，(b)～(d)はTiC–45 mol% SiC

に12 mol% TaC，1 mol% NbC，15 mol% ZrCを添加した試料の組織である．他炭化物を添

加した(b)，(c)，(d)の組織は，(a)の無添加の組織と比較して，より微細化した．TiCおよび

TiC固溶体の平均結晶粒径を測定した結果は，(a)の他炭化物無添加は2.01 m，(b)の12 

mol% TaC添加は1.47 m，(c)の1 mol% NbC添加は1.83 m，(d)の15 mol% ZrC添加は

1.68 mとなった．このことから，TaC，NbC，ZrCのにより灰色の領域で示されるTiC結晶粒

径が小さくなり，ビッカース硬さの増加に寄与したと考えられる．バインダレス硬質セラミック

スでは組織が微細なほど，硬さが高くなる傾向があり[10-12]，本研究のTiC–SiC複合セラミ

ックスは，硬さと結晶粒径との間に相関関係があるのではないかと考えた． 

Fig. 2-22にTiC–SiC複合セラミックスのTiC平均結晶粒径とビッカース硬さの関係を示す．

Fig. 2-22には，かさ密度と計算密度の差が2%以内の焼結体の結果を用いた．SiCの平均

結晶粒径は，SiC同士の結晶粒界の判別が困難であるため，測定できなかった．他炭化物

を添加したTiC–SiC複合セラミックスの硬さは，平均結晶粒径の平方根の逆数，d-0.5と相関

関係が見られ，平均結晶粒径が小さくなるとビッカース硬さが増加した．セラミックスの硬さ
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は，結晶粒が微細になるほど硬さが増加することが知られており[71]，2. 2節で述べたTiCと

SiCの複合化でも同様の結果が得られている．本研究での他炭化物を添加したTiC–SiC複

合セラミックスでも，平均粒径との間に一定の相関が見られることから，TiC平均結晶粒径

が硬さを支配する一因となっていると考えられる． 

  

Fig. 2-20 Relationships between Vickers hardness and content of added 

materials in TiC–SiC ceramics. 
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Fig. 2-21 Microstructures of TiC–45 mol% SiC–x mol% MC ceramics: (a) 

x = 0, (b) M =Ta, x = 12, (c) M = Nb, x = 1, (d) M = Zr, x = 15. 
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Fig. 2-22 Vickers hardness of TiC–SiC ceramics added TaC, NbC, WC 

and ZrC as a function of average TiC grain size. 
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3. 2. 5 焼結体の破壊靭性値への影響 

Fig. 2-23はTiC–SiC複合セラミックスのTaC，NbC，WC，ZrC添加量と破壊靭性値の関係

を示す．TaCを添加した試料の破壊靭性値は，12 mol%までTaC添加量の増加に伴って増

加し，12 mol%のTaC添加量で最大値6.1 MPa m0.5となった．硬さと破壊靭性値には負の相

関があることが知られているが，TaCを添加した試料では，硬さと破壊靭性値いずれも増加

した．NbCを添加した試料では，硬さが増加した試料でも破壊靭性値が高い値を維持した．

1～5 mol%のWCを添加した試料では，破壊靭性値がわずかに増加した．WCは遷移金属

炭化物の中では破壊靭性値は高く，約5.9 MPa m0.5であるため[13]，WCの添加により破壊

靭性値が増加したと考えられる．ZrCを添加した試料の破壊靭性値は，ZrC添加量が増加

するに伴って低下した．これらのことから，本研究で添加した全ての遷移金属炭化物の中

で，TaCの添加が，TiC–SiC複合セラミックスのヤング率，硬さ，破壊靭性値の増加に効果

的であることが判明した．これは，Fig. 21 (b)の組織写真に示す通り，TaCを添加することで，

TiC結晶粒がより微細化し，固溶体相とSiCが均一に分散した組織を形成したことが硬さお

よび破壊靭性値の増加に寄与したものと考えられる． 
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Fig. 2-23 Relationships between fracture toughness and content of added 

materials in TiC–SiC ceramics. 
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4. 結言 

本章では，バインダレス焼結によるTiCとSiCの複合化を，組成比と焼結温度を変えた

種々の条件で試みた，焼結性，密度，組織，機械的性質および熱伝導性を調査した．さら

に，TiC–SiCセラミックスに他遷移金属炭化物のTaC，NbC，WC，ZrCをそれぞれ添加し，

それらの炭化物が組織，機械的性質に与える影響を詳細に調査した．これらの調査結果

から得られた知見を以下に示す． 

(1) TiC–10～70 mol% SiCは，焼結温度1800ºCで金属バインダを用いずに全て緻密に焼

結した． 

(2) SiCとの複合化でTiCの粒成長が抑制され，SiCが均一に分散した組織を形成した． 

(3) TiCとSiCの複合化により，微細で均一な組織を形成することにより，硬さと破壊靭性値

が増加した．硬さは，1700ºCで焼結したTiC–30 mol% SiCで最大値21 GPaとなり，破壊

靭性値は，1800ºCで焼結したTiC–50 mol% SiCで最大値6.5 MPa m0.5となった． 

(4) TiCとSiCの複合化によりTiC単体に比べて熱伝導率が増加し，TiC–70 mol% SiCで最

大98 W m-1 K-1となった． 

(5) NbC，TaC，WC，ZrCを添加することで，それぞれの炭化物とTiCとの間で固溶体相を

生成し，焼結温度1800ºCで12 mol%以上のNbCおよび7，20 mol% WC添加を除く全て

の組成で，緻密に焼結した． 

(6) TiC–SiC複合セラミックスのヤング率は，TaC添加量の増加に伴って増加し，17 mol% 

TaCで最大の477 GPaとなった．  

(7) TiC–SiC複合セラミックスに対し，TaCを添加することによってTiC結晶粒が微細化した．

添加した全ての遷移金属炭化物の中でTaC添加が硬さと破壊靭性値の増加に効果的

であり，12 mol% TaC添加で，それぞれ最大の21 GPa，6.1 MPa m0.5となった． 

(8) 硬質炭化物同士の複合化により，緻密なバインダレス硬質セラミックスを合成し，微細

で均一な組織を形成することで機械的性質の高い複合セラミックスを得られることが示

された． 

Akita University



49 
 

第 3 章 AlN 基セラミックスの合成に対する TiC 複合化

の効果 

 

1. 緒言 

 本研究の開発目標であるバインダレス硬質セラミックスは，難削材の高速・高精

度切削加工用工具に適用することを想定しているため，その基材には，まず，高い

硬さをもつことが要求される．これに加えて，安定的な製造を可能とするために，

資源偏在リスクのないことも要求される．前章では，これらの条件を満たす基材となる TiC の

バインダレス焼結に関する試みについて述べた．この TiC を，高い放熱性も求められる高

速加工用の切削工具に適用するには，熱伝導性に劣るという TiC の欠点を補う必要

がある．このことから，高熱伝導率を持つ炭化物である SiC と TiC のバインダレス

焼結に関する研究がなされており，本研究では TiC–SiC セラミックスのこれまで未解

明だった項目を詳細に調査した．その結果，焼結温度が 1800ºC で SiC 含有量が 10

～70 mol%の範囲であれば，バインダレス焼結で緻密な TiC–SiC セラミックスが得られるこ

とが判明し，中でも TiC–50 mol% SiC は破壊靭性値にも優れることが判明した．また，SiC

との複合化による熱伝導率の向上も確認することができた． 

一方，炭化物のみで構成される工具材料では，刃先温度が極めて高くなる難削材

の高速切削加工において，強度低下による著しい摩耗の進行や折損が生じることが

懸念される[1]．このため，炭化物系セラミックスの放熱性の向上と高温での強度低

下の抑制を目的として，優れた耐熱性と高い熱伝導率を有し，高温での強度低下が

少ない窒化物との複合化が試みられている[43-49]．例えば，Szafran らは Si3N4 セラ

ミックスと TiC との複合化を試み，相対密度 99%以上の緻密化に成功し，TiC との

複合化で破壊靭性値と工具寿命が改善することを報告している[45]．また，Nino ら

は Si3N4 と TaC もしくは ZrC との複合化を試み，これらの炭化物との複合化により

Si3N4 セラミックスの硬さを増加させることに成功している[48]． 
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第 1 章でも述べたように，複合化する窒化物の有力候補としては，320 W m-1 K-1

と非常に高い熱伝導率を有する AlN[20]が挙げられており，工具材料としての活用

が期待されている．しかし，AlN は硬さや破壊靭性値等の機械的性質に劣るため

Si3N4 のように工具材料として応用するには至っていない．また，強い共有結合に起

因する難焼結材料でもあり，常圧焼結で単体での緻密な焼結体を得ることは難しい．

それでも，Y2O3 や CaO 等の酸化物を焼結助剤として用いれば，AlN の緻密な焼結

は可能となるが[80-86]，酸化物の硬さ，ヤング率，破壊靭性値が低いため，この方

法で得られる AlN セラミックスの機械的性質は低くなる．また，過剰に酸化物を添

加すると，AlN 粒子間の粒界相が増加して AlN の接触面積が減少し，熱伝導率の低

下を招く[81]．したがって，AlN の優れた耐熱性と高い熱伝導率を工具材料に有効

活用するには，機械的性質に優れた硬質炭化物と，焼結助剤を用いずにバインダレ

スで緻密に焼結する方法を確立しなければならない． 

そこで，本章では，上記の AlN の利点を有効活用することができる，硬質セラミ

ックスのバインダレス焼結法について検討した．AlN と複合化する炭化物には，第

2 章でバインダレス硬質セラミックスの基材に適していることが判明した，TiC を

採用した．AlN と TiC のバインダレス焼結は，2 種類の焼結温度で，種々の組成比

で試み，緻密な焼結体と優れた特性が得られる焼結条件について検討した．また，

作製した AlN–TiC セラミックスと，上記の焼結助剤を用いる方法で焼結した AlN セ

ラミックスの間で焼結性や機械的性質を比較するために，代表的な酸化物焼結助剤

である Y2O3 を用いた AlN–Y2O3 セラミックスも作製した．すなわち，AlN–TiC と

AlN–Y2O3 の 2 つの複合セラミックスを作製し，すべての焼結体の構成相，密度，組

織，ヤング率，硬さ，破壊靭性値を比較した．そして，この結果に基づき，AlN を

最も有効に活用することができる，AlN 基硬質セラミックスのバインダレス焼結法

について考察した． 

  

Akita University



51 
 

2. 実験方法 

本章では，AlN–x mol% TiC（x = 5, 10, 15）の組成比でAlN–TiCセラミックスを作製した．

なお，比較のためにAlN–y mol% Y2O3（y = 1, 2, 3, 5, 10, 15）を作製した．原料粉末には，

AlN（東洋アルミニウム），Y2O3（レアメタリック），TiC（日本新金属）を用いた．Table 3-1に各

粉末の粒子径と化学組成を示す． 

セラミックスの作製に際して，AlN，Y2O3，TiC粉末を上記組成となるように秤量した．次

いで，秤量後の粉末をSi3N4ボールおよびエタノールと共にポリプロピレン製の容器に入れ，

転動ボールミルによって24時間湿式混合した．混合後の粉末は，ロータリーエバポレータ

ーで乾燥させた後に，外径50 mm，直径20 mm，高さ40 mmのグラファイトダイスに充填した．

そして，通電加圧焼結装置（住友石炭鉱業，SPS-2080）を用いて，圧力50 MPa，保持時間

10 min，昇温速度50ºC min-1の条件で焼結した．焼結温度は，1600ºCおよび1700ºCとした． 

すべての作製したAlN–TiCおよびAlN–Y2O3セラミックスは，両面を平面研削した上

で片面を鏡面に仕上げ，組織観察，ヤング率測定，および硬さ測定に使用可能な試料形

状とした．焼結による生成相の同定は，高出力型X線回折装置（Rigaku，RINT-2500VHF）

Table 3-1 Chemical composition and particle size of the starting materials 

in AlN–Y2O3 and AlN–TiC ceramics. 
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でCu-K線を用いて，50 kV，300 mAの条件で行った．組織観察および化学組成分析に

は，EPMA（JEOL，JXA-8200）を用いた．焼結体の密度は，電子天秤（Sartorius，BP210S）

と付属の比重測定キット（Sartorius，YDK 01）用いてアルキメデス法で算出した．ヤング率

は，高温動弾性率測定装置（東芝タンガロイ，UMS-HL）を用いて測定した．硬さは，ビッカ

ース硬さ試験機（MATSUZAWA，VMT-7S）を用いて，試験力98 N，保持時間15秒の条件

で測定した．破壊靭性値は，IF（Indentation Fracture）法のED式[70]で算出した．  

 

3. 結果および考察 

3. 1  AlN–TiC セラミックスの構成相 

1700ºCで焼結したAlN–15 mol% Y2O3およびAlN–15 mol% TiCのX線回折パターンを

Fig. 3-1に示す．AlN–15 mol% Y2O3では，AlN，Y2O3のみならず，反応生成物である

Al2Y4O9が生成した．これは，AlN粉末の表面酸化物Al2O3と複合化したY2O3が，(3. 1)式

に示す反応により生じた複合酸化物であると考えられる[87,88]． 

 

Al2O3 + 2Y2O3 → Al2Y4O9                        (3. 1) 

 

このような粉末の表面酸化物の反応が生じることで，原子拡散が促進され，焼結が進む

と考えられる．しかし，粒界相であるY2O3や，反応生成物であるAl2Y4O9が粒界に析出する

ことで，熱伝導率の低下を招くだけでなく，これら酸化物の機械的性質が低いため，焼結

体の機械的性質も低下することが懸念される．AlN–15 mol% TiCの場合，反応生成物は

確認されず，AlN–TiCセラミックスではすべての試料で，AlNとTiCのみが認められた．高い

熱伝導率および優れた機械的性質を達成するためには，反応生成物の含まないことが適

切であり，作製したAlN–TiCセラミックスの構成相はこれを満足していた． 
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3. 2 密度・組織と TiC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 3-2 に AlN–Y2O3, AlN–TiC セラミックスの Y2O3 および TiC 量とかさ密度および相

対密度の関係を示す．本研究で作製した AlN–Y2O3 は，反応生成物が存在するが，その

相対的変化はわかるが正確な量が不明である．このため AlN–Y2O3 および AlN–TiC セラ

ミックスの計算密度は，原料粉末の混合比率と，AlN，Y2O3 の密度，同様に AlN，TiC の

密度から求め，相対密度は，計算密度とかさ密度から算出した．AlN–Y2O3 セラミックスの

かさ密度は，Y2O3 量が 1～15 mol%の場合，焼結温度が 1600ºC，1700ºC いずれの温度

でも計算密度に近い値となった．また，相対密度も 98%以上となり，緻密に焼結した．これ

は，AlN の表面酸化物である Al2O3 と酸化物焼結助剤である Y2O3 が，焼結中に反応する

ことで緻密化が促進されたためと考えられる．AlN–TiC セラミックスのかさ密度は，計算密

度よりも低くなり，TiC 量の増加に伴ってその差が大きくなった．また，AlN–TiC セラミックス

の相対密度は 92%以下となり緻密な焼結体を得ることはできなかった． 

Fig. 3-3 に 1700ºC で焼結した，AlN–15 mol% Y2O3 および AlN–15 mol% TiC セラミ

ックスの組織を示す．AlN–Y2O3 セラミックスでは，黒色の領域が AlN，白色の領域が Y2O3

に対応しており，AlN–TiC セラミックスでは，濃灰色の領域が AlN，白色の領域が TiC に

対応している．AlN–Y2O3 セラミックスの組織は，AlN が丸味を帯びた粒状の形となり，隙

間に Y2O3 が入り込んだ組織を形成した．Qiao らは AlN に対して CaF2 を含む Y2O3 を添

加して焼結することで，AlN 粉末中の酸化物 Al2O3 と Y2O3 が反応生成相を形成し，液相

が生じることで緻密化が促進すると報告した[85]．前節の X 線回折の結果でも述べたが，

本研究で作製した試料では，AlN と Y2O3 の反応生成相 Al2Y4O9 が確認された．このこと

から，AlN の表面酸化物 Al2O3 と Y2O3 が反応して液相を生成し，AlN–Y2O3 セラミックス

の緻密化を促進したと考えられる．一方，TiC 添加では，AlN 粒子同士が接触した組織を

形成し，液相の痕跡は確認できず，気孔が組織中に多数確認された．このことは密度測定

の結果と一致しており，組織観察結果からも緻密に焼結していないことが示された．これら

のことから，本研究において AlN と TiC の複合化による緻密なバインダレス硬質セラミック
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スを作製することはできなかった．これは，AlN と TiC が固相焼結のため，焼結を促進する

液相が存在しないだけでなく，反応生成物も形成しなかったため，十分に拡散が促進され

ず，緻密化しなかったと考えられる．また，AlN–TiC セラミックス中の気孔は，粗大な TiC

結晶粒の近傍に多数確認された．このため，原料粉末の粒子の外観について SEM 観察

を実施した．Fig. 3-4 に原料粉末の SEM 像を示す．焼結性が良い粉末，すなわち緻密に

焼結し易い粉末は，粒径が小さく均一で，粒度分布が狭いことが理想である[53]．AlN お

よび Y2O3 粉末は，微細な粒子が均一になっているが，TiC 粉末は微細粒子と粗大粒子が

混在しており不均一になっている．このことも AlN–TiC セラミックスの緻密な焼結を阻害す

る要因の一つと考えられる． 
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Fig. 3-1 X-ray diffraction profiles of the AlN–15 mol% Y2O3 and 

AlN–15 mol% TiC ceramics sintered at 1700ºC. 
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Fig. 3-2 Relationships between density and content of added materials in 

AlN-based ceramics: (a) bulk density and (b) relative density.  
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Fig. 3-3 Microstructures of the AlN–Y2O3 and AlN–TiC ceramics 

sintered at 1700ºC. 
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Fig. 3-4 SEM image of the starting material powder. 
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3. 3 ヤング率と TiC 含有量の関係 

Fig. 3-5 に AlN–Y2O3 および AlN–TiC セラミックスの Y2O3 および TiC 量とヤング率の関

係を示す．ヤング率は Y2O3 量の増加に伴い低下した．これは，少量の Y2O3 を添加した緻

密な AlN 複合セラミックスのヤング率が約 300 GPa[28]であるのに対し，Y2O3 単体のヤング

率は約 180 GPa[29]と低いために，AlN–Y2O3 のヤング率が Y2O3 量の増加に伴って低下し

たと考えられる．一方で，TiC は 454 GPa[21]と，AlN に比べて高いヤング率にもかかわら

ず，TiC 量の増加に伴って低下した．これは，TiC との複合化により焼結性が低下したため

に緻密に焼結せず，焼結体内部に気孔が多数残存したことによるものと考えられる． 

 

3. 4 硬さ・破壊靭性値と TiC 含有量の関係 

Fig. 3-6にAlN–Y2O3およびAlN–TiCセラミックスのY2O3およびTiC量とビッカース硬さの

関係を示す．硬さは，Y2O3量の増加に伴って低下した．AlN–Y2O3セラミックスの硬さの低

下の理由としては，少量のY2O3を添加して緻密化したAlNの硬さが10～12 GPa[89,90]で，

Y2O3は9 GPa[26]と報告されており，AlNおよびY2O3そのものの硬さが低いことから，緻密に

焼結しても結果としてAlN–Y2O3セラミックスの硬さが低い値となったためと考えられる．

AlN–TiCセラミックスでは，TiC量の増加，すなわち相対密度の低下に伴って硬さも低下し

た．硬質炭化物のTiCとの複合化でも硬さが増加しなかったことは，緻密に焼結しなかった

たことが原因と考えられる．  

Fig. 3-7 は AlN–Y2O3 および AlN–TiC セラミックスおよび TiC 量と破壊靭性値の関係

を示す．1600ºC で焼結した AlN–15 mol% Y2O3でわずかに破壊靭性値が増加したが，

破壊靭性値と Y2O3 量の間に明確な相関はみられなかった．AlN–TiC セラミックスでは

相対密度が低く緻密に焼結しなかったことから，破壊靭性値は増加せず，AlN 複合

セラミックスの機械的性質の向上には緻密な焼結が必須であるといえる． 
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Fig. 3-5 Relationships between Young’s modulus and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 3-6 Relationships between Vickers hardness and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 3-7 Relationships between fracture toughness and content of 

added materials in AlN-based ceramics. 
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4. 結言 

本章では，窒化物と炭化物を複合化した新たなバインダレス硬質セラミックスの作製指

針を得るため，AlNとTiCおよびY2O3の各種組成比による焼結を試み，作製したすべて

の焼結体の構成相，密度，組織，ヤング率，硬さ，破壊靭性値を比較し，TiCおよび

Y2O3との複合化がAlNセラミックスに与える効果を調べた．これらの結果から得られ

た知見を以下に示す． 

 

(1) AlN–Y2O3セラミックスは焼結温度1600ºCおよび1700ºCで緻密に焼結したが，AlN–

TiCセラミックスは両温度で緻密に焼結せず，粗大なTiC結晶粒の近傍に気孔が多数

存在する組織を形成した． 

(2) 粗大なTiC粉末は，AlN複合セラミックスの緻密化を阻害しており，AlNと炭化物との緻

密な複合セラミックスを得るためには，微細で均一な硬質炭化物との複合化の必要性

が示唆された．  

(3) AlNとTiCとの複合化は，ヤング率，硬さ，破壊靭性値が低下し，これらの機械的性質に

優れた硬質炭化物を複合化し，緻密化する必要性が示された． 

(4) 機械的性質に優れたAlNと硬質炭化物から成るバインダレス硬質セラミックスを得るた

めには，緻密な焼結が必須であり，緻密な焼結に最適な炭化物を探索する必要がある． 
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第 4 章 SiC を用いた AlN 基セラミックスの合成と 

その機械的性質 

 

1. 緒言 

 前章では，刃先温度が極めて高くなる，難削材の高速切削加工向け工具材料とな

り得る，バインダレス硬質セラミックスの合成を目的として，耐熱性と放熱性に優

れる窒化物である AlN と硬質炭化物の TiC のバインダレス焼結による複合化を試

みた．しかし，AlN と TiC のバインダレス焼結では，緻密な焼結体を得ることはで

きず，AlN との複合化に適した硬質材料を新たに探索する必要が生じた．ただし，

その候補は，切削工具材料となり得る硬さを持ち，バインダレス焼結にも対応し得

る材料でなければならない． 

このような材料の候補としては，SiC を挙げることができる．SiC は，20 GPa 以

上の非常に高い硬さ[22,30]を持ち，ヤング率も 440 GPa[27]と AlN に比べて高い．

そして，第 2 章において，TiC とのバインダレス焼結で緻密な焼結体が得られるこ

とも判明している．さらに，WC とのバインダレス焼結でも，緻密な焼結体が得ら

れることが報告されている[11,12,14,15]． 

実際に，SiC と AlN の焼結方法に関する研究はなされており，反応合成法，液相

焼結法，熱間静水圧焼結法（HIP）を用いた方法が提案されている[91-94]．しかし，

これらの多くは酸化物焼結助剤を使用する方法であり，高温での強度低下や熱伝導

率の低下が懸念される．また，焼結助剤無しでの合成を試みた例もある [95-97]が，

切削工具材料の特性として重要となる，ヤング率，硬さ，破壊靭性値などを系統的

に調べた報告例は少ない． 

以上のことから，本章では，AlN と SiC のバインダレス焼結を試み，その焼結体

の切削工具材料としての適性について考察することとした．そのために，まず， SiC

の含有量を変えた，種々の組成で AlN と SiC のバインダレス焼結を 2 種類の焼結温
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度について行った．次いで，各焼結体の密度と組織を調査して焼結性を評価すると

共に，各焼結体のヤング率，硬さ，破壊靭性値，熱伝導率など切削工具材料に求め

られる特性を詳細に調査した．そして，これらの評価および調査の結果に基づき，

バインダレス焼結による AlN と SiC の複合化に最適な組成と焼結温度について考察

した． 

 

2. 実験方法 

本章では，AlN–x mol% SiC（x = 5, 10, 15, 20, 30, 40, 50）の組成比でAlN–SiCセラミック

スを作製した．なお，比較試料には，第3章で作製した，AlN–y mol% Y2O3（y = 1, 2, 3, 5, 

10, 15）を用いた．原料粉末には，AlN（東洋アルミニウム），Y2O3（レアメタリック），-SiC

（日本新金属）を用いた．Table 4-1に各粉末の粒子径と化学組成を示す． 

AlNとSiC粉末は上記組成となるように秤量し，秤量後の粉末をSi3N4ボールおよびエタノ

ールと共にポリプロピレン製の容器に入れ，転動ボールミルによって24時間湿式混合した．

混合後の粉末は，ロータリーエバポレーターで乾燥させた後に，外径50 mm，直径20 mm，

高さ40 mmのグラファイトダイスに充填した．そして，通電加圧焼結装置（住友石炭鉱業，

SPS-2080）を用いて，圧力50 MPa，保持時間10 min，昇温速度50ºC min-1の条件で焼結し

た．焼結温度は，1600ºCおよび1700ºCとした． 

すべての作製したAlN–Y2O3およびAlN–SiCセラミックスは，両面を平面研削した上で片

面を鏡面に仕上げ，組織観察，ヤング率測定，および硬さ測定に使用可能な形状とした．

焼結による生成相の同定は，高出力型X線回折装置（Rigaku，RINT-2500VHF）でCu-K

線を用いて，50 kV，300 mAの条件で行った．組織観察および化学組成分析には，EPMA

（JEOL，JXA-8200）を用いた．焼結体の密度は電子天秤（ザルトリウス，BP210S）と付属の

比重測定キット（ザルトリウス，YDK01）を用いてアルキメデス法で算出した．ヤング率は高

温動弾性率測定装置（東芝タンガロイ，UMS-HL）を用いて測定した．硬さは，ビッカース

硬さ試験機（マツザワ，Via-S）を用いて，試験力98 N，保持時間15秒で測定した．破壊靭
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性値は，IF（Indentation Fracture）法のED式[70]で算出した．熱伝導率は，熱特性評価装

置（NETCH, LFA457 Microflash）を用いてレーザーフラッシュ法で測定した，熱拡散率，熱

容量，試料のかさ密度を用いて算出した． 

 

 

Table 4-1  Chemical composition and particle size of the starting materials 

in AlN–Y2O3 and AlN–SiC ceramics. 
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3. 結果および考察 

3. 1  AlN–SiC セラミックスの構成相 

Fig. 4-1は1700ºCで焼結したAlN–15 mol% Y2O3およびAlN–15 mol% SiCセラミックスの

X線回折パターンを示す．AlN–SiCセラミックスの構成相は，六方晶のAlNとSiCのみであり，

反応生成物は確認できなかった．状態図では，AlN–SiCは広い組成範囲で，SiCにAlNが

固溶するが，X線回折パターンからは，作製した試料に固溶体は確認できなかった．Liらは

酸化物を助剤として添加し，SiCに対して35 mol%までのAlNを添加することでSiC-AlN固

溶体の生成を確認している[93]．本研究で作製したAlN–SiCセラミックスは，酸化物の焼結

助剤無添加であったため，原子拡散が十分に促進されず，固溶体化が進まなかったと考

えられる． 

 

3. 2 密度・組織と SiC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 4-2 は AlN–Y2O3，AlN–SiC セラミックスの Y2O3 および SiC 量と，かさ密度および相

対密度の関係を示す．AlN–SiC セラミックスのかさ密度は，1600ºC では計算密度よりも低く

なり，SiC 量の増加に伴って低下した．また，相対密度も 96%以下となり，緻密に焼結しな

かった．しかし，1700ºC で AlN と 5～30 mol% SiC との複合化では，計算密度に近いかさ

密度を示し，相対密度は 98%以上となった．このため，AlN と SiC の緻密化には，1700ºC

以上のある程度高い焼結温度が必要といえる．Fig. 4-3 は原料粉末の SEM 像を示す．SiC

粉末は，第 3 章で示した TiC に比べて，微細で粒径も均一であった．このことから，AlN–

SiC セラミックスの焼結では，微細な AlN 粉末と SiC 粉末が均一に混ざり合い，粉末の接

触面積が増加したため焼結が促進し，結果として緻密な焼結体が得られたと考えられる．

Fig. 4-4 は 1700ºC で焼結した AlN–SiC セラミックスの組織を示す．灰色の領域が AlN で，

灰白色の領域が SiC に対応している．AlN–15 mol% SiC の組織は，AlN と SiC が均一に

分散した組織を形成し，気孔もほとんど確認されなかった．しかし，AlN–50 mol% SiC は，

気孔が多数確認された．この結果は相対密度が 92%と低いことと対応しており，SiC 量が
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40 mol%以上と多くなると緻密に焼結しないと考えられる．また，AlN–50 mol% SiC の組織

中の気孔は，SiC 粒同士が接触している部分に粗大な気孔が分布している．第 2 章で述

べたように，SiC の緻密な焼結は，焼結助剤無しではできない．このことから，AlN–SiC セラ

ミックスの内部に残存する気孔は，SiC 量が多くなることで SiC 粒同士の接触する部分が増

え，その部分で焼結性が悪化したことで緻密に焼結しなかったためと考えられる．以上から，

緻密な AlN–SiC 複合セラミックスは，焼結温度 1700ºC で，30 mol%以下の SiC 量で複合

化することにより得られることが示された．  
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Fig. 4-1 X-ray diffraction profiles of the AlN–15 mol% Y2O3 and 

AlN–15 mol% SiC ceramics sintered at 1700ºC. 
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Fig. 4-2 Relationships between density and content of added materials in 

AlN-based ceramics: (a) bulk density and (b) relative density.  
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Fig. 4-3 SEM image of the starting material powder. 
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Fig. 4-4 Microstructures of the AlN–Y2O3 and AlN–SiC ceramics 

sintered at 1700ºC. 
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3. 3 ヤング率と SiC 含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 4-5はAlN–Y2O3およびAlN–SiCセラミックスのY2O3およびSiC量とヤング率の関係を

示す．1600ºCで焼結したAlN–SiCセラミックスのヤング率は，SiC量の増加に伴い低下した．

これは，1600ºCでは緻密なAlN–SiCセラミックスの焼結ができず，SiC量の増加に伴って焼

結体内部の気孔が増加したためと考えられる．一方で，1700ºCで焼結したAlN–SiCセラミッ

クスは，AlN–Y2O3セラミックスよりも高いヤング率を示し，緻密に焼結した30 mol% SiC以下

で，ヤング率はわずかに増加した．これは，AlNやY2O3に比べて，SiCのヤング率がわずか

に高いため，複合化によりAlN–SiCセラミックスのヤング率が増加したと考えられる． 

 

3. 4 硬さ・破壊靭性値と SiC 含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 4-6 は AlN–Y2O3 および AlN–SiC セラミックスの Y2O3 および SiC 量とビッカース硬

さの関係を示す．硬さは，緻密に焼結した AlN–SiC セラミックスで SiC 量の増加に伴って

大きく増加し，AlN–30 mol% SiC で最大値 16 GPa の高い硬さを示した．AlN の硬さは 10

～12 GPa[89,90]に対し，SiC の硬さは 20 GPa と非常に高い[27]．このことから AlN–SiC セ

ラミックスの硬さは，硬質な SiC が AlN 母相に均一に分散し，緻密に焼結することによって

増加したと考えられる．なお，相対密度が低く緻密化しなかった AlN–SiC セラミックスでは，

焼結体内部の気孔による欠陥の影響により硬さが低くなった． 

Fig. 4-7 は AlN–Y2O3 および AlN–SiC セラミックスの Y2O3 および SiC 量と破壊靭性値

の関係を示す．破壊靭性値は SiC 量の増加に伴って増加し，AlN–30 mol% SiC で最大値

4.9 MPa m0.5 となった．ここで，Fig. 4-8 に AlN–Y2O3 および AlN–SiC セラミックスの組織を

示す．AlN–SiC セラミックスの組織は，SiC 量が増加するに伴って，AlN と SiC が均一に分

散した組織を形成した．第 2 章の TiC–SiC セラミックスの結果では，複合化によって各構

成相が均一に分散した組織を形成することにより，機械的性質が向上することを示したが，

AlN–SiC セラミックスにおいても同様の結果を示した．しかし，AlN–SiC セラミックスの破壊

靭性値は 5 MPa m0.5 以下にとどまり，遷移金属炭化物の中で破壊靭性値が最も高い WC
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（5.9 MPa m0.5）を超えるような，顕著な破壊靭性値の改善はみられなかった．これは，SiC

そのものの破壊靭性値や強度が低いことから，AlN–SiC セラミックスとしての破壊靭性値の

増加に至らなかったと考えられる． 

 

3. 5 熱伝導率と SiC 含有量の関係 

Fig. 4-9 は AlN–Y2O3 および AlN–SiC セラミックスの Y2O3 および SiC 量と熱伝導率の

関係を示す．熱伝導率は気孔の影響を受けることから，測定には 1700ºC で焼結した相対

密度 98%以上の AlN–SiC セラミックスを用い，比較する AlN–Y2O3 セラミックスも 1700ºC

で焼結した試料を用いた． 

熱伝導率は，1700ºC で焼結した AlN–3 mol% Y2O3 で最大値 125 W m-1 K-1 となった．

同様の組成において普通焼結で緻密化した焼結体では，170 W m-1 K-1 以上となるが，こ

れよりも低くなった．一般的に，セラミックスの熱伝導はフォノン伝導であり，焼結体中の結

晶粒が微細になるほどフォノンが散乱される結晶粒界が多くなり，熱伝導率が低くなること

が知られている．本研究では，通電加圧焼結法を用いているため，急速に昇温され焼結後

短時間冷却されているため，AlN の粒成長が抑制され，普通焼結に比べて微細な組織を

形成していると考えられる．このことが熱伝導率低下を招いたと考えられる． 

AlN–Y2O3 セラミックスでは，Y2O3 量が 5 mol%以上になった際に，Y2O3 量の増加に伴

って，熱伝導率が低下した．この熱伝導率の低下は，熱伝導率が低い Y2O3 相の増加，す

なわち第 2 相割合の増加でフォノン散乱されやすくなったことが原因と考えられる． 

AlN–SiCセラミックスの熱伝導率は，複合化するSiC量が5 mol%で60 W m-1 K-1となり，

AlN単体の85 W m-1 K-1に比べて低下した．これは，SiCがAlN母相中に分散し，第2相とし

てのSiCの割合の増加と結晶粒界の増加が生じ，フォノン散乱されやすくなったため，SiCと

の複合化で熱伝導率が低下したと考えられる．一方で，SiC量が10 mol%以上に増加して

も45～55 W m-1 K-1の範囲で維持されたが，これは高い熱伝導率を持つSiCの割合が増加

したことで，さらなる低下を抑制したものと考えられる．  
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Fig. 4-5 Relationships between Young’s modulus and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 4-6 Relationships between Vickers hardness and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 4-7 Relationships between fracture toughness and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 4-8 Microstructure of the AlN–Y2O3 and AlN–SiC ceramics. 
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Fig. 4-9 Relationships between thermal conductivity and content of 

added materials in AlN-based ceramics. 
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4. 結言 

本章では，緻密なAlN基バインダレス硬質セラミックスを作製するため，SiCとの

複合化による焼結を試み，種々の焼結条件によるAlN–SiCセラミックスの構成相，

密度，組織，ヤング率，硬さ，破壊靭性値，熱伝導率について調べた．これらの結果

から得られた知見を以下に示す． 

(1) AlN–SiCセラミックスは，焼結温度1700ºC，5～30 mol% SiCの組成範囲で緻密に焼結

した． 

(2) ヤング率は，緻密な焼結体が得られたAlN–5～30 mol% SiCで，SiC量の増加に伴っ

てわずかに増加した． 

(3) 硬さは，SiC量の増加に伴って増加し，AlN–30 mol% SiCで最大値16 GPaの高い値と

なった．破壊靭性値は，AlN単体の3.5 MPa m0.5から，AlN–30 mol% SiCで4.9 MPa 

m0.5まで増加した． 

(4) 熱伝導率は，SiCとの複合化により低下したが，SiC量が増加しても45～55 W m-1 K-1の

範囲を維持した． 

(5) AlN–SiC複合セラミックスは，AlN母相に硬質炭化物のSiCが均一分散した組織を形成

することで，ヤング率，硬さ，破壊靭性値が増加した．AlN基セラミックスの機械的性質

は，SiCよりもヤング率と破壊靭性値の高い硬質炭化物を均一に分散することで改善で

きる可能性が示唆される． 

 

 
  

Akita University



81 
 

第 5 章 WC との複合化による AlN 基セラミックスの 

強靭化の試み 

 

1. 緒言 

 前章では，難削材の高速・高精度切削加工向け工具材料として，耐熱性と放熱性

に優れる AlN を活用するために，AlN と SiC のバインダレス焼結による複合化を試

みた．その結果，微細で粒径が均一な SiC 粉末を使用すれば，バインダレスでも緻密

な AlN–SiC 焼結体が得られることが判明した．また，その焼結体の組織は，AlN 中

に微細な SiC が均一に分散したものとなり，高い硬さが付与できることも判明した． 

その一方で，AlN–SiC 焼結体のヤング率や破壊靭性値は，AlN 単体での焼結体に

比べてわずかに高いだけで，高速切削加工向けの工具材料として活用するのに十分

とはいえない値であった．すなわち，AlN を有効活用するには，SiC よりもヤング

率，硬さ，破壊靭性値に優れる材料とバインダレス焼結により複合化する必要があ

ることが示唆された． 

この条件を満たす材料としては WC が挙げられる．実際に，AlN との複合化も Ren

らによって既に試みられており，16 wt%以下の AlN とであれば緻密に焼結できるこ

とも報告されている[98]．しかし，彼らは WC–AlN セラミックスの原料粉末として， 

WC–Co 超硬ボールを用いた高エネルギーアトリッションミルで作製した混合粉末

を使用しており，この方法では金属 Co の混入が懸念される．すなわち，金属 Co の

混入は，ヤング率や硬さ，高温強度等の機械的性質の低下や，耐食性の低下を招く

ことに繋がるため，避けなければならない．また，彼らが作製した WC–AlN セラミ

ックスは，上述のように 16 wt%以下の AlN を使用したものであり，AlN を基材と

するものではない．このため，その焼結体が高速切削加工向けの工具材料に要求さ

れる放熱性を十分に有しているかは疑わしい． 

以上のことから，本章では， 金属が混入することのない方法で作製した WC 粉末を
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用いて，AlN とのバインダレス焼結を試みることとした．そのために，まず，種々の組成での

AlN とのバインダレス焼結を 2 種類の焼結温度で試みた．その際，AlN を基材とするため，

WC の含有量は最大で 50 mol%までとした．次いで，作製したすべての焼結体の，構成相，

密度，組織，ヤング率，硬さ，破壊靭性値，熱伝導率を詳細に調査した．そして，これらの

結果に基づき，AlN–WC セラミックスのバインダレス焼結に最適な条件について考察した．  

 

2. 実験方法 

本章では，AlN–x mol% WC（x = 1, 2, 3, 5, 10, 15, 20, 30, 40, 50）の組成比でAlN–WC

セラミックスを作製した．なお，比較試料には，第3章で作製した，AlN–y mol% Y2O3（y = 1, 

2, 3, 5, 10, 15）を用いた．原料粉末は，AlN（東洋アルミニウム），Y2O3（レアメタリック），WC

（日本新金属）を用いた．Table 5-1に各粉末の粒子径と化学組成を示す． 

AlNとWC粉末は上記組成となるように秤量し，秤量後の粉末はSi3N4ボールおよびエタ

ノールと共にポリプロピレン製の容器に入れ，転動ボールミルによって24時間湿式混合した．

混合後の粉末は，ロータリーエバポレーターで乾燥させた後に，外径50 mm，直径20 mm，

高さ40 mmのグラファイトダイスに充填した．そして，通電加圧焼結装置（住友石炭鉱業，

SPS-2080）を用いて，圧力50 MPa，保持時間10 min，昇温速度50ºC min-1の条件で焼結し

た．焼結温度は，1600ºCおよび1700ºCとした． 

すべての作製したAlN–Y2O3およびAlN–WCセラミックスは，両面を平面研削した上で片

面を鏡面に仕上げ，組織観察，ヤング率測定，および硬さ測定に使用可能な形状とした．

焼結による生成相の同定は，高出力型X線回折装置（Rigaku，RINT-2500VHF）でCu-K

線を用いて，50 kV，300 mAの条件で行った．組織観察および化学組成分析には，EPMA

（JEOL，JXA-8200）を用いた．焼結体の密度は電子天秤（ザルトリウス，BP210S）と付属の

比重測定キット（ザルトリウス，YDK01）を用いてアルキメデス法で算出した．ヤング率は高

温動弾性率測定装置（東芝タンガロイ，UMS-HL）を用いて測定した．硬さは，ビッカース

硬さ試験機（マツザワ，Via-S）を用いて，試験力98 N，保持時間15秒で測定した．破壊靭
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性値は，IF（Indentation Fracture）法のED式[70]で算出した．熱伝導率は，熱特性評価装

置（NETCH, LFA457 Microflash）を用いてレーザーフラッシュ法で測定した，熱拡散率，熱

容量，試料のかさ密度を用いて算出した．  

Table 5-1  Chemical composition and particle size of the starting materials 

in AlN–Y2O3 and AlN–WC ceramics. 
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3. 結果および考察 

3. 1  AlN–WC セラミックスの構成相 

1700ºCで焼結したAlN–15 mol% Y2O3およびAlN–15 mol% WCのX線回折パターンを

Fig. 5-1に示す．AlN–Y2O3セラミックスでは，反応生成物としてAl2Y4O9が生成したが，

AlN–WCセラミックスでは，AlN，WCの他に，W2Cのピークが認められた．このW2C相のピ

ークは，W2CのJCPDSデータ[99]に比べ， 高角度側へわずかにシフトした．この高角度側

へのピークシフトは，JCPDSに記載されているW2Cに比べて格子定数がわずかに小さいこ

とを表している．W2C相の生成は，純WCの焼結においても確認されており，粉末表面に存

在する薄いタングステン酸化物層に起因すると考えられている[13]． 

W-C系状態図によれば[100]，W2C相は定比2:1から不定比相まで組成的広がりのある

相であるが，WC相と共存する組成は定比の相である．C欠損であれば格子定数が小さくな

るが，合成したセラミックスにはWCは必ず共存しているので，検出された相はC欠損のW2C

相とは考えにくい． 

W2Cの格子定数が小さくなる他の可能性には，原子半径の小さい原子の置換型固溶が

考えられる．Alの原子半径は，Wに比べて非常に小さいため，Wサイトにこれらが置換する

とは考えにくい．Cサイトの置換については，Cより原子半径が少しだけ小さいNが可能性と

して考えられる．W2Cと同じ結晶構造のMo2Cでは，CサイトにNは置換する[101,102]．これ

までに，Mo2Cの格子定数はCサイトに置換するNの量が増加することで小さくなることが報

告されている[102]．W2CにNが置換型固溶するという報告は見つからなかったが，W2CのC

サイトに一部Nが置換して，格子定数が小さくなった可能性が考えられる．  

ここで，焼結温度と，Y2O3およびWC量の変化によって反応生成物がどのように変化する

のかを，X線回折ピーク強度比で調べた．Fig. 5-2は，各構成相のX線回折ピーク強度から

算出した相対強度比を示す．AlN–Y2O3セラミックスでは，Y2O3量の増加に伴ってAlNの相

対強度が減少し，Y2O3は相対強度が増加した．Al2Y4O9については，1600ºCではY2O3添

加量が増加しても一定となったが，1700ºCでは，Y2O3量が10 mol%以上で減少した．WC
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添加では，添加量の増加に伴ってAlNの相対強度が減少し，WCの相対強度は増加した．

W2C型相はWC添加量が増加しても一定の値を示し，焼結温度の違いによる変化は見ら

れなかった． 

 

3. 2 密度・組織と WC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 5-3 は，AlN–Y2O3，AlN–WC セラミックスの Y2O3 量，WC 量と，かさ密度および相

対密度の関係を示す．AlN–WC セラミックスは反応生成物が存在し，X 線回折ピークから

相対的変化はわかるが正確な反応生成物の量が不明である．このため AlN–WC の計算

密度は，原料粉末の混合比率と，AlN，WC の密度から求めた．AlN–WC セラミックスのか

さ密度は，1600ºC では 10～50 mol% WC で，1700ºC では 1～50 mol% WC で計算密度

に近い値となり，相対密度は 98%以上を示しており，緻密に焼結した．このことから，焼結

助剤無添加での AlN に対する WC の複合化は，焼結体の緻密化に効果的であると考えら

れる．しかし，温度が 1600ºC の場合は，WC 添加量が 5 mol%以下で相対密度が低下し

た．Fig. 5-4 は，1600ºC および 1700ºC で焼結した AlN–5 mol% WC セラミックスの組織を

示す．濃灰色の領域が AlN，白色の領域が WC，黒色部分が気孔に対応している．AlN–

5 mol% WC セラミックスの気孔は，1700ºC に比べて 1600ºC で焼結した試料で多く確認さ

れ，相対密度の結果と対応していた．このことから，WC 量の少ない AlN–WC セラミックス

は，緻密化に 1700 ºC 以上の高い焼結温度を要すると考えられる．WC 量が 10 mol%以上

の AlN–WC セラミックスで緻密に焼結できた要因には，AlN 粉末の表面酸化物と WC 粉

末の表面酸化物の存在が，AlN 複合セラミックスの緻密化に寄与していると考えられる．

WC の融点は約 3173 K であり[18]，本研究の焼結温度では液相を生成しないため，固相

焼結であるが，WC 粉末には表面酸化物の WO3 および WO2，AlN 粉末表面には Al2O3

が存在し，これら表面酸化物が反応することで，原子拡散を促進し，AlN–WC セラミックス

を緻密化させていると考えられる．Fig. 5-5 は，原料粉末の SEM 像を示す．WC 粉末は，

第 3 章に示した TiC 粉末，第 4 章に示した SiC 粉末に比べて，より微細で粒径も均一であ
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った．このことから，微細な AlN 粉末と WC 粉末が均一に分散し，粉末の接触面積が増加

したことで焼結が促進されたことが，緻密化の要素の一因と考えられる．  

  

Fig. 5-1 X-ray diffraction profiles of the AlN–15 mol% Y2O3 and 

AlN–15 mol% WC ceramics sintered at 1700ºC. 
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Fig. 5-2 Relative peak intensities of the constituent phases of the AlN-based 

ceramics: (a) AlN– Y2O3 ceramics, (b) AlN–WC.  
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Fig. 5-3 Relationships between density and content of added materials in 

AlN-based ceramics: (a) bulk density and (b) relative density.  
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Fig. 5-4 Microstructures of the AlN–5mol% WC ceramics sintered at 

1600ºC and 1700ºC. 
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Fig. 5-5 SEM image of the starting material powder. 
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3. 3 ヤング率と WC 含有量・焼結温度の関係 

Fig. 5-6は，AlN–Y2O3およびAlN–WCセラミックスのY2O3量およびWC量とヤング率の関

係を示す．WCのヤング率は702 GPa[21]であり，AlNに比べて非常に高いため，作製した

AlN–WCセラミックスでは，WC量の増加に伴ってヤング率が増加し，1600ºCで焼結した

AlN–50 mol% WCで最大値470 GPaとなった．1600ºCで焼結したAlN–5 mol% WCは，WC

を加えているにも関わらず280 GPaと低い値となった．前節で述べたように，1600ºCで焼結

した試料では気孔が多く観察されことから，1600ºCで焼結したAlN–5 mol% WCのヤング率

の低下は，焼結温度の不足による密度の低下，すなわち気孔の増加に起因すると考えら

れる． 

 

3. 4 硬さ・破壊靭性値と WC 含有量・焼結温度の関係 

 Fig. 5-7 は，AlN–Y2O3 および AlN–WC セラミックスの Y2O3 および WC 量とビッカース

硬さの関係を示す．硬さは，Y2O3 量の増加に伴って低下した．焼結温度 1700ºC において，

AlN–3 mol% Y2O3 の硬さは 10 GPa となったが，AlN–3 mol% WC は 12 GPa となり，WC と

の複合化により硬さが増加した．さらに，Y2O3 量の増加に伴って硬さは低下したが，WC 量

の増加では硬さが増加し，1700ºC で焼結した AlN–50 mol% WC で最大値 17 GPa の高い

硬さを示した．少量の焼結助剤を含む AlN の硬さは 10～12 GPa[89,90]と報告されている

が，WC は 25 GPa[25]と非常に高い硬さを有している．このため，AlN 複合セラミックスの硬

さは，単体で高い硬さを持つ WC を複合化し，緻密に焼結したこと増加したと考えられる．

Fig. 5-7 中の AlN–WC セラミックスの硬さの計算値は，Kim らが報告した(5.1)式の等ひず

みモデル，(5.2)式の等応力モデルにより算出した[103]． 

 

Hup = fAlNHAlN + fWCHWC                                (5.1) 

 

Hlow = (fAlN/HAlN +fWC/HWC)-1                   (5.2) 
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ここで，Hup と Hlow は上限硬さと下限硬さ(GPa)，HSiC と HWC は SiC 単体および WC 単体

の硬さ(GPa)，fAlN と fWC は AlN と WC の体積分率である． 

本研究で焼結した試料は両モデルの計算値の間を通って変化していき，複合則に従う

結果となった． 

Fig. 5-8 は，AlN–Y2O3 および AlN–WC セラミックスの Y2O3 および WC 量と破壊靭性値

の関係を示す．AlN–WC セラミックスの破壊靭性値は，WC 量が 10 mol%以下では 3～4 

MPa m0.5 程度となり，WC との複合化に伴う増加はみられなかった．しかし，WC 量が 10 

mol%以上では，WC 量の増加に伴って破壊靭性値も増加し，1700ºC で焼結した AlN–50 

mol% WC では最大値 5.9 MPa m0.5 となった．Fig. 5-9 は AlN–Y2O3 および AlN–WC セラ

ミックスの組織を示す．前章までは，AlN 複合セラミックスにおいて，硬質炭化物を複合化

すると，第 2 相が均一に分散した組織を形成し，機械的性質が向上することを示した．

AlN–WC セラミックスにおいても WC 量が増加するに伴って， AlN に比べて粒径の細か

い WC が均一に分散した組織を形成した．このことにより，AlN–WC セラミックスにおける硬

さと破壊靭性値の両方が増加したものと考えられる．  

 

3. 5 熱伝導率と WC 含有量の関係 

Fig. 5-10 は AlN–Y2O3 および AlN–WC セラミックスの Y2O3 および WC 量と熱伝導率の

関係を示す．AlN–3 mol% WC の熱伝導率は，50 W m-1 K-1 を示し，AlN 単体，および

Y2O3 を複合化した場合に比べて低い値となった．これは第 4 章の AlN–WC セラミックスと

同様の結果となった．AlN と WC の複合化で熱伝導率が低くなったことは，WC が AlN 母

相中に分散したことと，組織が微細化したことに起因すると考えられる．Fig. 5-9 に示した

AlN–WC セラミックスの組織から，AlN 組織中に微細な WC が分散していることがわかる．

AlN は共有結合性のため熱はフォノン伝導により伝わる．Qiao らは通電加圧焼結法で緻

密化した AlN の結晶粒が微細化することで，フォノン散乱が多くなり，熱伝導率が低下した

ことを報告した[104]．このことから，AlN と WC の複合化により組織が微細化することでフォ
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ノンが散乱され，結果として熱伝導率が低くなったと考えられる．1～50 mol% WC の組成

範囲では WC 量の増加に伴う熱伝導率の変化はほとんど見られず，40～60 W m-1 K-1 の

値を示した．これは，複合化した WC 量の増加により，WC 粒は粒成長し，フォノン散乱の

原因となる結晶粒界が減少したため，熱伝導率は低下しなかったと考えられる． 

  

Fig. 5-6 Relationships between Young’s modulus and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 5-7 Relationships between Vickers hardness and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 5-8 Relationships between fracture toughness and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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Fig. 5-9 Microstructure of the AlN–Y2O3 and AlN–WC ceramics. 
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Fig. 5-10 Relationships between thermal conductivity and content of added 

materials in AlN-based ceramics. 
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4. 結言 

本章では，ヤング率，硬さ，破壊靭性に優れる緻密なバインダレス硬質セラミックスを得る

ため，AlN–WCセラミックスの合成を試み，作製したすべての焼結体の構成相，密度，組織，

ヤング率，硬さ，破壊靭性値，熱伝導率を詳細に調査した．これらの結果から得られた知

見を以下に示す． 

(1) AlN–1～50 mol% WCセラミックスは，1700ºCで全て緻密に焼結した． 

(2) ヤング率は，WC量の増加に伴って高くなり，1700ºCで焼結したAlN–50 mol% WCで，

最大値470 GPaの高い値を示した． 

(3) AlN–WCセラミックスは，焼結体中でWCが均一に分散することで，WC量の増加に伴っ

て，硬さと破壊靭性値が増加した．破壊靭性値は，AlN–50 mol% WCで最大の5.9 

MPa m0.5となり，純WCに匹敵する高い値となった． 

(4) 熱伝導率は，WC量が増加しても40～60 W m-1 K-1を維持した． 

(5) AlNと複合化を試みた硬質炭化物（TiC，SiC，WC）中で，AlNとWCの複合化が，機械

的性質に優れた緻密なバインダレス炭化物–窒化物硬質セラミックスの合成に有効で

あることを示唆する． 
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第 6 章 複合セラミックスにおける残留応力と 

破壊靭性値の関係 

 

1. 緒言 

これまでに述べてきたように，高温強度の高い難削料の切削加工を高速・高精度で行う

ことが求められるようになった昨今，高温においても硬さ，強度，耐摩耗性，および破壊

靭性に優れる切削工具材料が求められている．WC–Co 超硬合金やサーメットは，セ

ラミックスに比べて硬さに劣るものの破壊靭性に優れ，割れ・欠損が生じ難いこと

から，これまで切削工具材料として広く用いられてきた[1]．しかし，高温での強度

低下を招く金属バインダを使用していることから，上述のような切削加工には不向

きである．このため，金属バインダを使用しない，バインダレス硬質セラミック製

の切削工具材料の開発が急がれている[42]． 

バインダレス硬質セラミックスは，金属バインダを使用した切削工具材料に比べ

て，硬さ，耐摩耗性，高温強度に優れる一方で，破壊靭性に劣る．破壊靭性は，硬

さ・強度と相反する性質であり，これらを同時に向上させることは難しい．すなわ

ち，焼結体の緻密化や組織制御により硬さ・強度の向上を図っても，これが破壊靭

性値の低下を招く．このため，高い硬さ・強度を付与しても，破壊靭性値を低下さ

せることのない，バインダレス硬質セラミックスの焼結方法の確立が切望されてい

る[105]． 

現在までにも，セラミックスの破壊靭性の向上を目的として，数多くの試みがな

されている[106-110]．例えば，ジルコニアセラミックスにおいては，部分安定化 ZrO2

の相変態により過剰表面エネルギを付与することで，その破壊靭性値を上昇させる

ことが試みられている[106-108]．また，種々のセラミックスにおいて，ウィスカー

との複合化[109,110]や第二相粒子分散[111,112]などにより，破壊靭性の向上が図ら

れている．すなわち，ウィスカーと複合化することで引き抜き抵抗および架橋効果
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を付与してき裂開口を抑制したり，組織中に第二相粒子を分散させてき裂伝播の障

害としたりすることで，き裂進展を抑制して破壊靭性の向上に繋げる試みがなされ

ている． 

以上の試みは，いずれもき裂進展を如何に抑制するかに主眼を置いたものである．

そして，このことは，バインダレスセラミックスの破壊靭性の向上を図る上でも，

き裂進展を抑制する因子を見出し，それを有効活用する必要があることを意味する．

脆性材料のセラミックスでは，モードⅠのき裂開口によるき裂進展が支配的となる

[113]ため，引張応力によるき裂開口を抑制することが，破壊靭性の向上につながる．

引張応力によるき裂発生を抑制する代表的な技術としては，歯車などの摺動部品に

施されるショットピーニングが挙げられる．これは無数の球状投射材を摺動部表面

に高速で衝突させ，表面層に圧縮応力を残留させることで外力により生じる引張応

力を減じ，疲労き裂の発生を抑制する技術である．セラミックスにおいても，この

ように圧縮残留応力を活用し，外力により内部に生じた引張応力を減じれば，き裂

進展を抑制し得る．すなわち，圧縮残留応力を，Fig.6-1 の模式図に示すように，外

力により内部に生じた引張応力に対して作用させ，これによりき裂を開口させる引

張応力を減じれば，き裂進展が抑制され破壊靭性の向上につながる可能性がある． 

このような考えに基づき，き裂進展の抑制に圧縮残留応力を活用して，鉄鋼材料

や強化ガラスの強靭化を図った例は存在する[114-121]．Matsumura らは，直径 0.8 

mm の球状投射材に加えて，直径 0.1 mm 以下の微細な球状投射材を用いた 2 段階の

ショットピーニング技術を開発し，歯車表面直下に高い圧縮残留応力を導入するこ

とで，従来よりも歯車の疲労強度を向上させることに成功している[115]．また，

Kistler は，ガラスを硝酸塩に浸漬して，ガラス表面層にあるアルカリイオンを，よ

りイオン半径の大きい別のアルカリイオンで置換することによって，ガラス表面層

に圧縮応力を付与し，強化する手法を開発し[120]，薄板強化ガラス等で実用化され

ている．しかし，通電加圧焼結法で作製したバインダレス硬質セラミックスはおろ
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か，一般的なセラミックスにおいても，その強靭化のために圧縮残留応力を活用し

た例は見当たらず，セラミックス内部の残留応力と破壊靭性値の関係について調査

した例すら見当たらない．したがって，バインダレス硬質セラミックスに高い破壊

靭性値を付与し得る残留応力の活用法について検討するには，まず，焼結条件と残

留応力，および残留応力と破壊靭性値の関係を詳細に調査することが重要となる．  

以上のことから本章では，第 5 章までで良好な結果が得られた AlN–WC セラミッ

クスにおける焼結条件と残留応力の発生状態，および残留応力と破壊靭性値の関係

を詳細に調査した．そして，その調査結果に基づき，バインダレス硬質セラミック

スに高い破壊靭性値を付与し得る焼結条件について考察した． 

 

 

 

 

 

Fig. 6-1 Conceptual diagram for effect of compressive residual stress 

on crack propagation. 
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2. 実験方法 

評価試料には，第3章から第5章のバインダレス焼結において，緻密な焼結体を得ること

ができた，焼結温度1700ºCで作製したAlN–Y2O3，AlN–TiC，AlN–SiC，AlN–WCセラミッ

クスを用いた．残留応力は，Fig. 6-2に示すX線残留応力測定装置（パルステック工業，-

X360s）で，直径1 mmのコリメータを用いて，cos法により測定した．各セラミックスの残留

応力の測定において，AlN相およびY2O3相での測定にはCr管球，WC相での測定にはV

管球を用いた．評価試料は，直径20 mm，高さ8～9 mmの焼結体を用い，測定面は，Fig. 

6-3に(i)として示す試料表面と，(ii)として示す試料表面に対して垂直の断面とした．なお，

Fig. 6-3(i)の試料表面は平面研削後に鏡面仕上げしたものであり，(ii)の試料断面はダイ

ヤモンド砥石で切断して得たものである． 

Fig. 6-4に，Fig. 6-3(i)の試料表面とFig. 6-3 (ii)の試料断面のそれぞれにおける，残留応

力の測定位置を示す．(i)の試料表面では，図中の斜線で示した試料の中心から直径10 

mmの領域内で，✚印で示す5点で残留応力を測定し，その平均値を測定値とした．(ii)の

試料断面でも，図中の斜線で示した試料の中心から縦2～3 mm，横10 mmの領域内で， 

✚印で示す5点で残留応力を測定し，その平均値を測定値とした．  

  

Fig. 6-2 X-ray residual stress measurement system. 
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Fig. 6-3 Appearance of the specimen. 

Fig. 6-4 Location of the residual stress measurement points on the surface 

and the cross section of specimen. 
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3. 結果および考察 

3. 1 試料表面および断面の残留応力 

Fig. 6-5は，AlN–Y2O3，AlN–TiC，AlN–SiCおよびAlN–WCセラミックスの試料表面で測

定した，AlN相の残留応力を示したものである．各セラミックスにおいて，残留応力はAlNと

複合化した材料の含有量との関係として示してある．Fig. 6-5の応力値で，正の値は引張

応力が残留していることを意味し，負の値は圧縮応力が残留していることを意味する． 

Fig. 6-5において，〇印で示すAlN–Y2O3におけるAlN相中の残留応力をみると，Y2O3

含有量5 mol%までは，Y2O3含有量の増加に伴って圧縮側に増加する傾向を示し，5 

mol%で約-120 MPaの最大圧縮応力を取ることがわかる．また，5 mol%を超えてからは，圧

縮残留応力の大きさは減少に転じるものの，減少後に圧縮応力が約-90 MPaと最小の15 

mol%でも，□印のAlN–TiCと▽印のAlN–SiCよりも大きな圧縮応力が残留していることもわ

かる．□印で示すAlN–TiCと，▽印で示すAlN–SiCにおけるAlN相中の残留応力は，いず

れも10～-60 MPaの範囲の値を取り，焼結時に大きな残留応力は生じないことがわかる．ま

た，AlN–TiCとAlN–SiCのいずれにおいても，複合化したTiCとSiCの含有量と残留応力の

間に明確な相関が認められないこともわかる． 

これに対して，△印で示すAlN–WCにおけるAlN相中の残留応力をみると，WC含有量0

～15 mol%の全域で，WC含有量の増加に伴い圧縮側に増加する傾向を示し，15 mol%で

約-180 MPaの最大値を取ることがわかる．なお，AlN–WCは，WC含有量が20 mol%以上

の試料も4種類あるが，これらの試料の残留応力測定では，AlN相のピーク強度が減衰し，

正確にAlN相中の残留応力を測定することが困難であった．このため，Fig. 6-5には，WC

含有量が0～15 mol%の測定結果のみを示した． 

以上のように，上記4種類のAlN複合セラミックスでは，大きさに差はあるものの，いずれ

もAlN相に圧縮残留応力が生じていた．材料中に生じる残留応力の総和はゼロになること

から，複合化した相手材料の相中には，引張側の残留応力が生じている可能性がある．そ

こで，AlN–Y2O3とAlN–WCのそれぞれの試料表面において，Y2O3相とWC相の残留応力
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を測定した．Fig. 6-6に，AlN–Y2O3のY2O3相における残留応力をY2O3含有量との関係とし

て示す．また， Fig. 6-7に，AlN–WCのWC相における残留応力をWC含有量との関係とし

て示す．なお，AlN–Y2O3とAlN–WCに比べて圧縮残留応力が小さかったAlN–TiCとAlN–

SiCでは，TiC相およびSiC相のピーク位置がAlN相のピーク位置と重なり，残留応力は測

定できなかった． 

Fig. 6-6から，AlN–Y2O3試料表面のY2O3相では，Y2O3の含有量に関わらず，-50～-60 

MPaの圧縮応力が残留していることがわかる．すなわち，AlN–Y2O3では，試料表面のAlN

相だけでなく，Y2O3相にも圧縮残留応力が生じていることがわかる．このような，複合化した

材料側での圧縮残留応力の発生は，Fig. 6-7に示すように，AlN–WCでも認められる．しか

し，その値はAlN–WC試料表面のWC相の方がAlN–Y2O3のY2O3相よりも高く，WC量の増

加に伴って増加する．そして，WC含有量50 mol%では600 MPaもの高い値を取る． 

このように，2種類の材料を焼結した試料の表面において，いずれの材料の相でも圧縮

応力が生じることは，Ochiaiらが本研究と同様に通電加圧焼結で作製したWC–Ni超硬合

金でも確認されている[122]．その圧縮応力の程度は，Ni含有量が50 wt%の試料において，

WC相は700 MPa，Ni相は400 MPaとなっていた．この試料表面の圧縮応力について，彼ら

は，冷却時に焼結型と接触している試料表面と試料内部との温度差により生じると推測し

ている．これは，冷却時に焼結型と接している試料表面が急冷されて試料内部との間に温

度差が生じ，その温度差により試料内部には引張の残留応力が，試料表面には圧縮の残

留応が生じたとするものである．しかし，試料内部の残留応力を測定していないため，その

推測は十分に裏付けられていない．そこで本研究では，試料内部における引張の残留応

力の有無を測定し，試料表面の圧縮応力が焼結工程の冷却過程で試料内部と試料表面

に生じた温度差によるものかを確認するため，AlN–WCについて，Fig. 6-3(ii)に示した試料

表面に垂直な縦断面のFig. 6-4(ii) に示した位置で残留応力を測定した． 

Fig. 6-8は，AlN–WC試料縦断面のAlN相における残留応力とWC含有量の関係を，Fig. 

6-5のAlN–WC試料表面における関係と比較したものである．Fig. 6-8から，試料縦断面の
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AlN相にも圧縮残留応力が生じており，いずれのWC含有量においても，その値は表面に

比べて高いことがわかる．また，WC含有量の増加に伴う圧縮残留応力の増加の程度も，

試料縦断面の方が顕著であり，WC含有量50 mol%では-760 MPaにもなっている． 

Fig. 6-9は，Fig. 6-8と同様の比較を，AlN–WCのWC相について行った結果である．Fig. 

6-9から，試料縦断面のWC相でも圧縮残留応力が生じていて，その値が表面に比べて高

いという，AlN相と同様の傾向を示していることがわかる．また，WC含有量の増加に伴う残

留応力の変化の仕方もAlN相と同様であり，WC含有量が増加すると圧縮残留応力の値も

増加し，WC含有量50 mol%では-2040 MPaと極めて高い値を取っている． 

以上のように，AlN–Y2O3 および AlN–WC 焼結体の縦断面の中心付近では，引張残留

応力は認められなかった．したがって，本研究の AlN–Y2O3 と AlN–WC の試料表面で確

認された圧縮残留応力は，先述の Ochiai らが主張する，焼結工程の冷却過程で生じる試

料表面と試料内部の温度差に起因するものではないと推測される．これに代わる要因とし

ては，通電加圧焼結時の加圧力が考えられる．すなわち，本研究の試料は，すべて 50 

MPa で加圧しながら焼結していることから，この加圧力が試料表面および試料縦断面の中

心部付近に圧縮残留応力を生じさせたことが考えられる．しかし，先述の通り，材料中の残

留応力の総和はゼロになることを考慮すると，この推測を裏付けるには，試料表面の外周

部や試料側面などでも残留応力測定を行い，そこで引張応力を検出する必要がある．現

段階では，試料表面と試料縦断面それぞれの中心付近での残留応力測定にしか対応で

きていないため，この測定は今後の課題となるが，試料表面外周部や試料側面の測定環

境が整い次第，これらの箇所での残留応力測定を実施する予定である． 
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Fig. 6-5 Relationships between residual stress and content of added 

materials at the AlN phase in AlN-based ceramics. 
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Fig. 6-6 Relationship between residual stress and content of Y2O3 at the 

Y2O3 phase in AlN–Y2O3 ceramics. 
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Fig. 6-7 Relationship between residual stress and content of WC at the 

WC phase in AlN–WC ceramics. 
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Fig. 6-8 Comparison of relationship between residual stress and content of 

WC at AlN phase between the surface and the vertical cross-section 

of AlN–WC ceramic specimens. 
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Fig. 6-9 Comparison of relationship between residual stress and content of 

WC at WC phase between the surface and the vertical cross-section 

of AlN–WC ceramic specimens. 
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3. 2 残留応力と破壊靭性値の関係 

 Fig. 6-10は，AlN–WCセラミックスの残留応力と破壊靭性値の関係を示す．なお，本研

究の破壊靭性値を算出する際のインデンテーション試験は，Fig. 6-4 (i)に斜線部で示した，

試料表面の中央の領域で測定している．破壊靭性値は，(a)のAlN相の圧縮残留応力が

増加することで増加した．(b)のWC相の残留応力と破壊靭性値の関係では，AlN相と同様

に，圧縮残留応力の増加に伴って破壊靭性値も増加した．この破壊靭性値の増加は，緒

言のFig. 6-1の残留応力がき裂進展に及ぼす影響の模式図で示したように，焼結体内

部に圧縮残留応力が生じることで，き裂が閉口する力が作用し，き裂進展を抑制し

たためと考えられる．以上のことから，圧縮残留応力の付与は，バインダレス硬質

セラミックスの強靭化に有効であることが示された．しかし，前節で述べたように，

残留応力の総和はゼロとなるため，引張の残留応力が生じている箇所もあり，その

部分の破壊靭性値は低いことが予想される．このため，バインダレス焼結による

AlN–WCセラミックスを切削工具材料として用いる際には，残留応力の分布状態を

把握した上で，圧縮残留応力が生じている箇所を加工時に高負荷を受ける部分に使

用する，すなわち刃先となるようにして使用する必要があると考えられる． 
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Fig. 6-10 Fracture toughness of AlN–WC ceramics as a function of residual 

stress: (a) residual stress of AlN phase (b) residual stress of WC phase. 
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4. 結言 

本章では，AlN–Y2O3，AlN–TiC，AlN–SiCおよびAlN–WCセラミックスの残留応力とそ

の発生機構を調査し，残留応力が破壊靭性値に及ぼす効果について調査した．これらの

結果から得られた知見を以下に示す． 

(1) AlN–WCセラミックスのAlN相およびWC相の残留応力は，試料の表面中心位置と断面

中心位置で圧縮応力となっており，WC量の増加に伴って圧縮応力が増加した． 

(2) バインダレス硬質セラミックスにおける圧縮残留応力は，破壊靭性値の増加に寄与す

ることが示された． 

(3) AlN–WCセラミックスを切削工具材料として使用する際には，残留応力の発生状態を

把握した上で，圧縮残留応力が生じている箇所を，加工時の負荷が大きい刃先となる

ように使用することが必要であると示唆された． 
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第 7 章 総括 

 

1. 結論 

本研究では，高速・高精度で難削材の切削加工を可能とする，次世代の硬質工具材料

を開発するために必要な，新たなバインダレス焼結法を検討した． 

バインダを用いない TiC と SiC との複合化によるバインダレス焼結技術については，これ

までに十分に調査されてこなかった TiC–SiC セラミックスの緻密化と機械的性質，熱伝導

率の向上を実現する上で最適な焼結条件を調査した．さらに，TiC–SiC セラミックスへの他

遷移金属炭化物の添加が，どのように組織の変化に影響するのかを詳細に調査し，機械

的性質の向上に及ぼす第 3 炭化物添加の効果を示した． 

高い熱伝導率を持つ AlN と硬質炭化物との複合化については，焼結助剤を用いずに

AlN 基セラミックスの緻密な焼結を TiC，SiC および WC を用いて試み，それぞれの炭化物

との複合化が機械的性質に与える影響を調査した．その結果から，AlN 基セラミックスの緻

密化と機械的性質の向上には WC との複合化が有効であることを示した．さらに，良好な

結果が得られた AlN–WC セラミックスについては，残留応力の発生状態と，破壊靭性値と

の関係について詳細に調査し，強靭なバインダレス硬質セラミックスの作製条件について

検討した． 

以下に本研究で得られた成果をまとめる． 

第 1 章では序論として，難削材の高速・高精度加工を可能とするためには，高温でも強

度が低下しない工具材料としてバインダレス硬質セラミックスが必要であることを示した．ま

た，従来の切削工具材料の焼結技術と現状の課題に触れ，新たなバインダレス焼結法を

確立する意義と，本研究の目的について説明した． 

第 2 章では，通電加圧焼結により TiC–SiC セラミックスを作製し，SiC との複合化が，TiC

基セラミックスの緻密化と組織に与える影響を調査し，機械的性質および熱伝導率の向上

に最適な SiC 量を調査した．その結果，TiC–10～70 mol% SiC は，焼結温度 1800ºC で金
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属バインダを用いずに全て緻密に焼結した．TiC と SiC の複合化は，微細で均一な組織を

形成し，硬さと破壊靭性値を増加させた．また，TiC–SiC セラミックスの熱伝導率は，TiC と

高熱伝導率を有する SiC との複合化により増加することが判明した．さらに，TiC–SiC セラ

ミックスに，他遷移金属炭化物の NbC，TaC，WC，ZrC をそれぞれ添加し，それらの炭化物

が TiC–SiC セラミックスの組織と機械的性質にどのように影響するかも調査した．その結果，

TaC の添加が，TiC–SiC セラミックスの組織を微細化し，ヤング率，硬さおよび破壊靭性値

を向上させることを示した． 

第 3 章では，炭化物系セラミックスの放熱性の向上と高温での強度低下を抑制するため，

窒化物と炭化物を複合化した新たなバインダレス硬質セラミックスの焼結条件を検討した．

ここでは，AlN と TiC および Y2O3 の各種組成比による焼結を試み，これらの焼結体

の構成相，密度，組織，ヤング率，硬さ，破壊靭性値を比較し，TiC および Y2O3 と

の複合化が，AlN 基セラミックスの緻密化，および機械的性質に及ぼす影響を調査

した．その結果，AlN–Y2O3 セラミックスは焼結温度 1600ºC および 1700ºC で緻密に焼

結したが，AlN–TiC セラミックスは両温度で緻密に焼結することはできず，粗大で不均

一な TiC 粉末が AlN 基セラミックスの緻密化を阻害することが示唆された．また，

TiC との複合化は，AlN 基セラミックスのヤング率，硬さ，破壊靭性値の低下させ

た．AlN と硬質炭化物の複合化には，機械的性質に優れ，微細で均一な硬質炭化物

粉末を用いる必要があることを示した． 

第 4 章では，第 3 章の結果を踏まえて，WC および TiC のバインダレス焼結において

低温でも緻密化を促進し，高い熱伝導率と硬さを併せ持つ SiC を，AlN と複合化した．そ

の結果，AlN–SiC セラミックスは，焼結温度 1700ºC で，SiC 量が 5～30 mol%の範囲で緻

密に焼結することが判明した．さらに，AlN–SiC セラミックスの機械的性質は，AlN 母相に

硬質炭化物の SiC が均一分散した組織を形成することで向上し，硬さは AlN–30 mol% 

SiC で最大値 16 GPa まで増加した．しかし，高ヤング率，高破壊靭性値は得られず，AlN

基セラミックスの機械的性質は，SiC よりもヤング率と破壊靭性値の高い硬質炭化物の探索
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が必要であることが示唆された． 

第 5 章では，AlN に比べて，ヤング率，硬さ，および破壊靭性値に優れる WC と AlN の

複合化を試み，AlN 基セラミックスの焼結性と機械的性質に及ぼす WC 複合化の効果を

調査した．その結果，AlN–1～50 mol% WC で，1700ºC で全て緻密に焼結し，機械的性

質は WC 量の増加に伴って向上した．最も優れた機械的性質となった AlN–WC セラミック

スは，1700ºC で焼結した AlN–50 mol% WC において，硬さが 17 GPa，ヤング率が 470 

GPa，破壊靭性値が 5.9 MPa m0.5 となった．また，熱伝導率は WC 量が増加しても低下す

ることなく，40～60 W m-1 K-1 を維持した．以上から，AlN 基セラミックスの機械的性質を向

上させるためには，本研究で複合化した全ての硬質炭化物の中で WC の複合化が最も有

効であった． 

第 6 章では，工具材料に要求される高破壊靭性値を付与し得る圧縮残留応力に着目

し，5 章までに良好な結果が得られた AlN–WC セラミックスにおける残留応力の発生状態

と破壊靭性値との関係を詳細に調査した．その結果，AlN–WC セラミックスの残留応力は，

試料の表面中心位置と断面中心位置で AlN 相と WC 相のいずれも圧縮応力となってお

り，WC 量の増加に伴って増加した．この圧縮残留応力の増加に伴って破壊靭性値も増加

することが判明した．一方で，破壊靭性値を低下させる引張応力が生じている箇所があるこ

とも考えられるため，AlN–WC セラミックスを切削工具材料として使用する際には，残留応

力の発生状態を把握した上で，圧縮残留応力が生じている箇所を，加工時の負荷が大き

い刃先となるように使用することが必要であると考えられる． 

以上のように，本研究では，バインダレス焼結による TiC–SiC セラミックス，および AlN と

硬質炭化物である TiC，SiC，および WC との複合化を試み，優れた機械的性質を持つバ

インダレス硬質セラミックスの焼結指針について検討した．TiC–SiC セラミックスについては，

TiC に熱伝導率の高い SiC を複合化することで熱伝導率が増加し，さらに，TaC との複合

化で均一で微細な組織を形成させることにより，優れた機械的性質を示した．AlN と硬質

炭化物との複合化については，AlN–WC セラミックスが最も優れた機械的性質となり，AlN
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と複合化する硬質炭化物は WC が最適であることが示された．この AlN–WC セラミックスの

残留応力は圧縮残留応力を示し，破壊靭性値と相関を示した． 

 

2. 展望 

本論文では，硬質炭化物および窒化物を用いて，バインダレス焼結が可能である

ことを示し，作製したバインダレス硬質セラミックスは，高速・高精密な加工を可

能とする新たな切削工具材料として活用が期待できる．本研究で作製した試料は，

複合化の効果を見極めるため，炭化物と窒化物の2種類を混合した単純な擬二元系

で複合化したが，3種類以上の原料による他成分系での複合化で，より微細で均一な

組織となるよう制御を図り，機械的性質をさらに向上させたバインダレス硬質セラ

ミックスの今後の開発が望める． 

第5章で作製したAlN–WCセラミックスでは，優れた機械的性質は得られたものの，熱

伝導率を大幅に改善するまでには至っていない．これについては，焼結温度や混合等の

作製条件を検討し，焼結体の組織制御によって向上させる必要がある． 

第6章では，AlN–WCセラミックスにおける残留応力の発生状態と，破壊靭性値の関係

を調査し，圧縮残留応力の付与が，バインダレス硬質セラミックスの強靭化に有効であるこ

とが示された．しかし，引張残留応力が生じている箇所を特定するまでには至らず，残留応

力の発生機構までは十分に検討できなかった．引張残留応力が発生している箇所を測定

し，バインダレス硬質セラミックスにおいて圧縮応力をより有効に活用する方法を確立する

必要がある． 
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Fig. 6-7   Relationships between residual stress and content・・・・・・・・・・・109 

of WC at the WC phase in AlN–WC ceramics. 

Fig. 6-8   Comparison of relationship between residual stress・・・・・・・・・・110 

and content of WC at AlN phase between the surface and 

the vertical cross-section of AlN–WC ceramic specimens. 

Fig. 6-9   Comparison of relationship between residual stress・・・・・・・・・・111 

and content of WC at WC phase between the surface and 

the vertical cross-section of AlN–WC ceramic specimens. 

Fig. 6-10  Fracture toughness of AlN–WC ceramics as a function・・・・・・・・・113 

of residual stress: (a) residual stress of AlN phase 

(b) residual stress of WC phase. 
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なお，※1，※2，※3 については，次の学術雑誌に掲載された論文の内容である． 

※1 関根崇, 仁野章弘, 菅原靖, 杉山重彰, 泰松斉, TiC–SiC 硬質セラミックスの合

成と機械的性質, 粉体および粉末冶金, 63 (2016) 912-917. 

※2 関根崇, 仁野章弘, 菅原靖, 杉山重彰, 泰松斉, TiC–SiC 複合セラミックスの機

械的性質に及ぼす遷移金属炭化物(NbC, TaC, WC, ZrC)の効果, 粉体および粉末

冶金, 66 (2019) 530-535. 

※3 関根崇, 仁野章弘, 菅原靖, 杉山重彰, 大口健一, 泰松斉, AlN–WC セラミック

スの合成と機械的性質, 粉体および粉末冶金, 67 (2020) 581-587. 
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