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ABSTRACT
High entropy alloys (HEAs) and medium entropy alloys (MEAs) are new classes of materials, defined as alloys 

composed of five or more and four or fewer kinds, respectively, of alloying elements with (near-)equiatomic 
concentrations.  In the present article, we reviewed our recent works on ultra-grain refinement of HEAs and 
MEAs.  CoCrFeMnNi HEA and its sub-system MEAs were highly deformed by high-pressure torsion and 
subsequently annealed under various conditions to obtain fully-recrystallized microstructures with FCC single 
phase having different mean grain sizes.  It was found that ultrafine-grained (UFG) microstructures could be 
easily obtained by simple thermomechanical processes.  Grain size and chemical composition dependence on 
mechanical properties of the HEA and MEAs were evaluated by tensile tests at room temperature.  UFG HEAs 
and MEAs exhibited characteristic phenomena, such as discontinuous yielding and extra-hardening, similar to 
other UFG metals.  In addition, the UFG HEAs and MEAs showed better strength-ductility balance compared with 
conventional UFG metals.  Friction stresses of HEAs and MEAs were determined from Hall-Petch relationships 
and found to be much higher than those of pure metals and dilute alloys having FCC structure.  Analysis based on 
theoretical models suggested that the high friction stress reflected atomic-scale heterogeneity in HEAs and MEAs.
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１　は じ め に
ハイエントロピー合金（High Entropy Alloy: HEA）という

言葉と概念が提起されたのは 2004年のことであり1,2)，ハイ
エントロピー合金は金属材料の長い歴史の中では若く新しい
材料群である．ハイエントロピー合金は当初，5種類以上の
異なる元素を等モル量ずつ含有する単相固溶体合金として定
義されてきた2)．このような高濃度多元系合金が単相固溶体
を示すのは高い配置のエントロピーによるものと考えられ，
そのために 1.5R（R：気体定数）以上の配置のエントロピー
を持つ合金がハイエントロピー合金として定義されたのであ

る．一方最近では，こうした狭義の定義にとらわれず，等モ
ル組成から外れた合金や，二相組織を示したり，化合物・析
出物を含むものにも研究の対象が拡大している．そうした
合金は，Compositionally-Complex (CC) AlloyやMulti Principal 
Element (MPE) Alloyなどと呼ばれることもある．研究が進む
につれ，高い配置のエントロピーという条件を満たせばどの
ような元素の組み合わせでも単相固溶体を形成するわけでは
ないことなどが明らかとなり，狭義の定義にも疑問が呈せら
れるようになっている．しかし，すでに定着した技術用語と
して，CC合金やMPE合金を含む多元系高濃度合金を広義に
ハイエントロピー合金と呼んでいるのが現状である．これま
でのハイエントロピー合金の研究は，実験室レベルで少量の* Corresponding author, E-mail: tsuji.nobuhiro.5a@kyoto-u.ac.jp
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合金を溶解・鋳造し，得られた試料をそのまま，あるいはせ
いぜい均質化処理を施して用いられることが多かった．一
方，金属材料の重要な特徴の一つは微視組織（マイクロスト
ラクチャ：microstructure）を有する点にあり，加工や熱処理
によって微視組織を制御すると，同一化学組成であってもそ
の特性を幅広く変化させることができる．従来，金属・合金
の工業生産において熱間・冷間加工や熱処理が種々の順序・
組み合わせで施されるのは，素材の形状を制御することだけ
が目的ではなく，内部のミクロ組織を変化させ特性を制御す
るためでもある．ハイエントロピー合金の場合にも，加工や
熱処理，あるいはそれらを組み合わせることによって微視組
織を制御すれば，鋳造ままに近い状態で試験されてきた初期
の研究とは異なる結果が得られ，より優れた特性を実現する
ことが可能であると考えられる．すなわち，微視組織制御お
よび特性制御という観点から考えると，ハイエントロピー合
金には未知の大きな可能性が秘められている．本稿では，ハ
イエントロピー合金における微視組織制御の可能性の一端と
して，結晶粒超微細化の可能性と実例，そしてそこから得ら
れたハイエントロピー合金の強度に関する知見を，我々自身
の研究成果3,4)を中心に紹介したい．

２　FCC単相HEA，MEAの巨大ひずみ加工，焼鈍による
完全再結晶超微細粒材の作製とその機械的性質

2.1 ハイエントロピー合金とミディアムエントロピー合金
CoCrFeMnNiハイエントロピー合金（以下，HEA）は，

Cantorら1），およびYehら2)によって 2004年に報告された最
初のHEAである．CoCrFeMnNi HEAは，高温において FCC
単相固溶体を安定に形成し，特に低温において優れた強度・
延性バランスを示す5)ことが明らかになるなど，今日までに
数多くの研究がなされている6-8)．また，CoCrFeMnNi HEAを
構成する 5種類の元素から 2 – 4種類を選択し，それらを等
原子量で固溶させることによっても FCC単相固溶体を得ら
れる場合がある9-11)．こうした合金は，配置のエントロピー
がHEAほどは高くないことから，ミディアムエントロピー
合金（Medium entropy alloy: MEA）と呼ばれている．例えば
CoCrNi MEAは幅広い温度域で FCC単相固溶体を形成し，
CoCrFeMnNi HEAよりも高い強度・延性バランス，破壊靭
性を示すことが知られている12)．これらの結果は，単純な合
金元素数（配置のエントロピー）の増加が必ずしも力学特性
の向上に結び付くわけではなく，従来の希薄合金と同様に，
HEAやMEAの特性が組成によって大きく変化することを示
唆している．筆者らは，様々な組成のMEAに対して巨大ひ
ずみ加工と焼鈍を施すことで，幅広い平均結晶粒径を有する
完全再結晶超微細粒材を作製することに成功した．室温にお
いてその力学特性を評価し，得られた結果をもとに高濃度固
溶体合金の力学特性の平均結晶粒径依存性や組成依存性に関
する系統的な調査を行ってきた3,4)．
2.2 実験手法

CoCrFeMnNi HEAのサブ・システムの中でも，CoCrFeNi, 
CoFeMnNi, CoFeNi, CoMnNi, FeMnNi等原子量MEA，およ

び (CoNi)(100-x)Crx (x = 5, 20 at.%), Co20(CrNi)80非等原子量MEA
は，高温で FCC単相固溶体を形成することが先行研究より
明らかとなっている4,9,13)．そこで真空アーク溶解を用いてこ
れらの合金のボタン・インゴットを鋳造した．溶解には純度
99.9 wt.%以上の構成元素の純金属を使用した．鋳造まま材
に存在する偏析を取り除くため，インゴットを 90%冷間圧
延し，1200°Cにおいて 24 hの均質化処理を施した後に水冷
することで出発材を作製した．エネルギー分散型X線分光
法による測定から，出発材の組成分布が均一であることを確
認した．
出発材から直径 10 mm，厚さ 0.8 mmのディスク状試験片
を切出し，High-Pressure Torsion（HPT）法による巨大ひずみ
加工を施した14)．HPTは，室温において 6.0 GPaの圧縮応力
のもと，0.2 rpmの回転速度で 1800°（5回転）まで行った．
この時，ディスク状試験片に付与される最大せん断ひずみ
は 196である．HPT加工材に対して 600 ~ 1100°Cの温度域に
おいて 10 s ~ 7.2 ksの焼鈍を行い水冷することで，様々な平
均結晶粒径を有する完全再結晶材を得た．完全再結晶材の
相構成と結晶構造は，X線回折により求めた．X線回折には
Cu-Kα線（λ = 1.540598 nm）を用い，回折角 2θ = 30 ~ 100°
の範囲を 0.013° s-1の速度で測定した．ディスク状の完全再
結晶材のうち，X線回折により FCC単相固溶体であること
が確認されたもののみから，小型引張試験片（ゲージ部寸
法：1.0 mm × 0.50 mm × 2.0 mm）を切出した．引張試験片表
面は，SiC研磨紙，およびダイヤモンドペーストを用いて機
械研磨した．その後，室温下，10 vol.%過塩素酸＋ 90 vol.%
エタノール溶液内で電解研磨することで，機械研磨時の加工
層を取り除くと同時に，引張試験片表面を鏡面にした．
小型引張試験片ゲージ部の組織観察を，反射電子（Back-

Scattered Electron: BSE），および後方散乱電子回折（Electron 
Back-Scattering Diffraction: EBSD）検出器を搭載した電解放
出型走査電子顕微鏡（SEM; JEOL, JSM-7100F / 7800F）を
用いて行った．観察時のworking distanceはBSEと EBSDそ
れぞれの場合で 3 mmおよび 15 mmとした．EBSDのデー
タ収集と解析には，それぞれ TSL solutionの TSL-OIM data 
collection ver. 5.31，EDAX OIM analysis software ver. 7.3を用
いた．完全再結晶組織における焼鈍双晶境界を含む平均結
晶粒径を，SEM-BSE像および SEM-EBSDのGrain boundary 
map（粒界角 15°以上）より，切断法を用いて求めた．
小型引張試験片を用いて室温引張試験を行うことで，完全
再結晶材の力学特性を評価した．引張試験の初期ひずみ速
度は 8.3 × 10-4 s-1とした．小型引張試験片に変位計やひずみ
ゲージを取り付けることは困難であるため，試験片表面のひ
ずみ分布を画像相関法（Digital Image Correlation: DIC）によ
り測定し，試験片平行部の引張ひずみを正確に求めた．引張
試験片表面に白のラッカー塗料を前全面に塗布した後に，エ
アブラシを用いて黒のインクを薄く塗布することで，ランダ
ムな黒点パターンを形成した．試験片表面のひずみ分布は，
CCDカメラを用いて黒点パターンの変位を追うことにより測
定された．DICのデータ解析にはVic-2D softwareを使用した15)．
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2.3 実験結果と考察
MEAにHPTを施した後に焼鈍することで得られた完全
再結晶組織の一例として，Fig. 1にCoCrFeNi MEAの SEM-
BSE像を示す．どの試料においても等軸形状の結晶粒が試
験片全体で観察されており，完全再結晶していることが確認
された．HPT 5回転の後に 800°Cで 30 sの焼鈍を施した完全
再結晶試料の平均結晶粒径が最も小さく，0.163 μmであっ
た（Fig. 1 (a)）．また，焼鈍の温度と保持時間を変化させる
ことにより，平均結晶粒径を 0.163 μmから 32.2 μmまで幅広
く調整することが可能であった（Fig. 1 (a – d)）．他の多くの
MEAでも，HPTと短時間の焼鈍により，比較的容易にサブ
ミクロンスケールの非常に小さな平均結晶粒径を有する完全
再結晶超微細粒組織が得られた．今回の結果と同様に，加工
と焼鈍のみで完全再結晶超微細粒組織を有するHEAを作製
したとする報告が，これまでにいくつかなされている16,17)．
HEAやMEAにおいて完全再結晶超微細粒組織が容易に得ら
れる理由としては，次の 2つが考えられる．まず，（1）HEA
やMEAの粒成長速度が非常に遅く，一次再結晶完了後の
組織の変化が緩やかであるという事である．例えば Liuら18)

は，CoCrFeMnNi HEAに対して冷間圧延を施した後に FCC
単相温度域で焼鈍を行った際の粒成長挙動を調べている．彼
らの結果では，CoCrFeMnNi HEAの粒成長の活性化エネル
ギーは 321.7 kJmol-1であり，他の FCC金属に比べて非常に
粒成長が遅いことが示されている．粒成長は粒界をまたいだ
原子のジャンプによって起こる19)．様々な元素が混ざり合っ
たHEAでは，特定の元素が粒界部に低いポテンシャルエネ

ルギーを持って位置し，粒成長を律速している可能性があ
る．CoCrFeMnNi HEAのサブ・システムであるMEAでも同
様のことが起こっていると考えられるが，粒成長の kinetics
と合金組成の関係は未だによくわかっていない．2つ目の理
由として，（2）HEA，MEAは焼鈍双晶を生成しやすいとい
う事がある．FCC単相のHEA，MEAの多くは比較的低い積
層欠陥エネルギーを有するため20,21)，再結晶時に多量の焼鈍
双晶を生成する傾向がある．例えば Fig. 1 (a)の焼鈍双晶境
界を含む場合，または含まない場合の平均結晶粒径は，それ
ぞれ 0.163 μm，0.590 μmであり，焼鈍双晶の寄与が大きいこ
とが分かる．焼鈍双晶境界の多くの部分は原子の整合性の良
いΣ 3粒界であり，易動度が小さい．以上のような理由から，
HEA，MEAにおいては加工と焼鈍といった比較的単純な加
工熱処理のみでも，容易に完全再結晶超微細粒組織を得られ
るのだと考えられる．なお近年では，HEAの粒界に存在す
る微細な第二相（粒界相）により粒成長を抑制させ，超微細
粒組織を安定化する試みもなされている22,23)．
様々な平均結晶粒径を有する完全再結晶MEAに対して室
温で引張試験を行って得られた応力-ひずみ曲線の一例とし
て，Fig. 2 (a)にCoCrFeNi MEAの結果を示す．平均結晶粒径
が小さくなるにしたがって，降伏強度が増大した．注目すべ
き点として，平均結晶粒径がおよそ 0.5 μm以下の試料にお
いて降伏点降下が生じていた．この降伏点降下は，BCC構
造の炭素鋼などで知られている溶質原子による転位の固着に
起因したものとは異なり，組成や結晶構造を問わずにほぼあ
らゆる種類の超微細粒金属・合金で共通して見られる現象で

Fig. 1 � Representative SEM-BSE images of the CoCrFeNi MEA heavily deformed by HPT up to 5 rotations and subsequently annealed at (a) 800°C for 30 s, (b) 
800°C for 120 s, (c) 1000°C for 600 s, and (d) 1100°C for 1.2 ks4). Mean grain sizes counting twin boundaries (d) are indicated.
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ある24-28)．他の研究でも，FCC単相組織を有する種々のHEA
やMEAの結晶粒径を超微細化した場合に，同様の降伏点降
下が起こることが確認されている3,4,16)．金属・合金の種類や
結晶構造によらずに超微細粒材料が降伏点降下現象を起こす
理由はまだ完全には明らかになっていないが，焼鈍された
個々の超微細粒の小さな体積の中に存在する可動転位や転位
源の数が大変少ないことによるものと考えられる29,30)．完全
再結晶超微細粒MEAの変形特性に関してもう一つ注目すべ
き点として，高い加工硬化能と優れた強度・延性バランスが
挙げられる．例えば Fig. 2 (a)より，平均結晶粒径 0.295 μm
の試料においては降伏応力 720 MPaと破断伸び 42%が得ら
れている．多くの超微細粒金属材料（平均粒径が 1 μm以下）
では，高い降伏強度が得られるものの，マクロ降伏後にはほ
とんど加工硬化しないため，早期に塑性不安定条件が達成さ
れ，引張延性（均一伸び）が 1～ 2%以下まで極端に低下す
るという問題点があった．しかしながら今回の結果を含む多

くの FCC単相HEAおよびMEAの場合には，サブミクロン
粒径であっても降伏後に十分な加工硬化が現れ，大きな引張
延性が維持される16,17)（ただし Fig. 2 (a)から分かる通り，平
均粒径が 0.163 μmまで微細化されると，塑性不安定現象が
早期に発現し，引張延性は小さなものとなる）．完全再結晶
超微細粒組織を有するHEAやMEAがなぜ高い加工硬化能
を示すのか，そのメカニズムの詳細はまだ解明されていない．

Fig. 2 (a)の応力-ひずみ曲線から得られた降伏応力（σY）
（0.2%耐力）を，平均結晶粒径（d）の - 1/2乗の関数として
プロットしたものを Fig. 2 (b)に示す．一般的に，多結晶体
の平均結晶粒径（d）と降伏強度（σY）の間には以下の関係
が成り立つ．

1
2

Y 0


 σ σ kd   (1)

これはHall-Petch関係31,32)と呼ばれる．σ0は摩擦応力と呼ば
れ，平均結晶粒径が無限大の場合の材料の降伏強度に相当す
る．FCC金属の場合は σ0を Taylor因子で割ることによって，
単結晶における臨界分解せん断応力と同等の値が得られるた
め，σ0は転位が結晶格子中を運動する際の抵抗力として物理
的に解釈することが出来る．kはHall-Petch定数と呼ばれ，
転位が粒界に堆積（pile-up）し，先頭転位にかかる応力集中
によって隣接粒の転位すべりが活性化されマクロな降伏が起
こると考えた場合の臨界応力や，材料の弾性定数等と相関が
あると考えられている33)．降伏点降下が生じなかった平均結
晶粒径（d > 0.553 μm）の試料のデータ点に対して，式 (1)を
用いてフィッティングを行った結果を，Fig. 2 (b)において黒
の実線で表している．粗大粒領域においては，式 (1)がよく
成り立っている．一方，降伏点降下がみられる超微細粒域に
おいては，降伏強度が式 (1)の値（黒の実線）を上回ってい
る．これは extra-hardeningと呼ばれており，降伏点降下とと
もに多くの超微細粒金属材料で見られる現象である3,4,27,34,35)．
extra-hardening現象が起きる理由として，超微細結晶粒内の
転位源の枯渇や粒界からの転位放出などが議論されている
が34,36-39)，詳細なメカニズムは完全には明らかになっていない．
次に摩擦応力（σ0）に注目する．実験的に得られたHall-

Petch関係の切片から決定された種々のHEA40)，MEA3,4)及び
純Ni41)の摩擦応力をヤング率（E）で規格化した値を，Fig. 3
に示す．純Niの摩擦応力が最も低く，CoCrNiやCo20(CrNi)80

は純Niの 10倍以上の摩擦応力を有していることが分かる．
一般的に FCC構造を有する純金属ではパイエルス応力が低
く，摩擦応力は小さな値となる42)．これら純金属に合金元素
が添加された場合には，溶質原子の周辺に寸法のミスフィッ
ト（格子ひずみ）が生じる．このミスフィットは，転位の弾
性場と相互作用することで固溶強化をもたらすことが古くか
ら知られている．Fleischer43,44)や Labusch45,46)らは固溶強化の
理論モデルを提唱し，希薄合金においては提案されたモデ
ルがよく成り立つという実験結果が得られている．一方，
HEAやMEAのような多元系高濃度固溶体中では，様々な大
きさの元素が高濃度で混ざり合っており，Fig. 4に模式的に
示すように，結晶格子が大きくひずんでいると考えられる．

Fig. 2 � (a) Engineering stress-strain curves of the CoCrFeNi MEA with various 
mean grain sizes, obtained by tensile tests at room temperature4).  
(b) Hall-Petch relationships of the CoCrFeNi MEA4). Solid black 
lines are fitting lines based on Eq. (1) in the ranges of grain size 
larger than 0.553 μm. Concrete Hall-Petch equations obtained are 
shown in the figures.
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これは severe lattice distortionと呼ばれ，原子レベルの不均一
に起因してHEAが示す重要な特徴の一つと考えられている2)． 
最近ではOhら47)が，HEA，MEAの格子ひずみと構成元素
の電気陰性度の間に強い相関があるという重要な研究結果を
報告している．しかし，こうした大きな格子ひずみ（severe 
lattice distortion）とHEA，MEAの強度の関係は，これまで
定性的にしか語られてこなかった．Wuら11)は，種々のHEA
およびMEAに対して溶質と溶媒を適当に決め，Labuschモ
デルをもとにそれらの強度を見積もった．モデルから得られ
た強度値を彼らの実験値と比較すると，大まかには相関があ
るものの，モデル計算と実験との間で傾向に大きな差が見ら
れた．つまり，HEAやMEAに対して従来の固溶強化理論を
当てはめることはできず，別の新たな理論モデルが必要となる．

HEA，MEAに適用可能な強化理論モデルが近年いくつか
提唱されている．その中でも実験データと良い一致を示すも

のとして，Varvenne，Curtinらのモデル48-50)や，Toda-Caraballo 
らのモデル51,52)がある．本質的に両者は等価な理論モデルで
あり，どちらも共通して Labuschモデルをもとに考えられ
ている．本稿では，扱いが容易な後者のモデルを主に用い
て，Fig. 3に示した摩擦応力と合金組成の関係を考察する．
Labuschは，0 Kにおいて合金中の転位は複数の障害物（溶
質原子のミスフィット）から同時に弱いピン止め力を受けな
がら運動する（Fig. 5 (a)）と考え，希薄合金における転位す
べりの臨界せん断応力（τ(0 K)）が以下の式で表せることを
理論的に示した45)．

   
22

2 2 2 33
0 K

 
τ

η α ε ρ
G

  (2)

ここで，Gは合金のせん断弾性定数，η’は弾性定数ミス
フィット，εは原子サイズミスフィットである．ρは転位の
すべり面近傍における障害物の密度を表し，希薄系では溶質
濃度と等しい値を仮定すると，実験により得られる強度をよ

Fig. 3 � Friction stresses (σ0) of various alloys at room temperature (R. T.)  
normalized by Young’s modulus (E) to eliminate the effect of elastic  
constrants. The values of friction stress were obtained from Hall-
Petch relationships of pure Ni41), CoCrFeMnNi HEA40), and various 
MEAs3,4).

Fig. 4 � Schematic illustration showing a locally-distorted lattice in a 
multicomponent solid solution alloy with a dislocation3). The lattice 
expressed by dotted lines indicates the average lattice determined 
by the mean lattice constant and crystal structure.

Fig. 5 � Schematic illustrations showing distributions of obstacles around 
a dislocation on a slip plane in (a) conventional dilute systems and 
(b) high-alloy systems such as HEAs and MEAs, respectively. (c) 
Schematic relationship between the strength of an isomorphous 
system and solute concentration4).
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く説明できることが知られている．αは定数であり，Labusch
は α = 16を仮定した．多くの FCC金属の場合，|η′|≪ |αε|で
あるため44)，弾性定数ミスフィットの効果は無視できる．式
(2)は，合金系によっては溶質濃度 10 at.%程度までは成り立
つが，一般的には溶質濃度が高くなると成り立たなくなる．
ここで Fig. 5 (c)のように，仮想的な 2元系全率固溶体合金の
強度と溶質濃度の関係を考える．溶質濃度が等原子量程度に
なると，溶質と溶媒の区別は困難となり，合金の強度が溶質
濃度（障害物密度）に依存しなくなると考えられる．つまり，
等原子量合金においては，ρは一定値をとると考えることが
できる．次に，HEA，MEAの場合を考える．HEA，MEAに
おいては，ほぼ等原子量で合金元素が混ざり合っているた
め，転位は様々な強さの障害物が高密度に敷き詰められた環
境下で運動することになる（Fig. 5 (b)）．これを平均的な強
さの障害物が同じ密度で敷き詰められた「平均場」として考
えることにする．また，二元系の場合と同様に，等原子量付
近の組成では ρは一定値となると仮定する．以上から，HEA
やMEAにおいては，式 (2)を次のように書き換えることが
出来る4)．

  4
3
ave

0 K


τ
ε

G
  (3)

ここで εaveは，原子サイズミスフィット（ε）の平均値を表す．
Wuら10)は，種々のHEA，MEAの降伏強度の温度依存性を
既に報告している．よって本研究では，彼らの結果をもとに，
Fig. 3の摩擦応力の値を 0 Kまで外挿した後，ランダムな方
位分布の場合の Taylor因子（=3.06）で割ることによって，
0 Kにおける臨界せん断応力（τ(0 K)）を決定した．次に問
題となるのは εaveを求める方法である．Toda-Caraballoら51) 

は，平均原子サイズミスフィット（εave）を求めるための簡
便なモデルを考案している．彼らのモデルによれば，合金の
平均格子定数（a）は次の式で推定することが出来る．

2 2


 ii i i jj j j
i j

ii i i jj j jij

s K x s K xa f x x
s K x s K x

  (4)

ここで sii，Ki，xiはそれぞれある元素種 iの原子半径，体積
弾性率，濃度（at.%）を表す．fは定数であり，FCC構造の
場合は f = 2   である．本研究では，原子半径として各元素
の金属結合長を用いた53)．なお，式 (4)によって求められた
平均格子定数は，第一原理計算や実験により求められた格子
定数とよく一致することが確認されている4,51)．εの平均値で
ある平均原子サイズミスフィット（εave）は，次の式で求め
られる．

ave
1

 i jj
iij

daε x x
a dx

  (5)

本研究では，式 (3)における εaveとして，式 (5)によって求め
られた値を使用した．

Fig. 6に，0 Kに外挿された種々の合金の強度と Toda-Caraballo 
モデルより求めた平均原子サイズミスフィットの関係を示

す．白抜きの点で表されるHEAおよびMEAのデータ点は，
黒の実線で示される平均場 Labuschモデルと良い一致を示し
ている．つまり，これらのHEAおよびMEAにおいては，
大きな格子ひずみ（severe lattice distortion）が，合金の強
化（降伏応力）を支配的に決定しているといえる．一方，
Fig. 6にはその他の希薄 FCC合金のデータ点54-56)もプロット
しているが，希薄合金の平均原子サイズミスフィット（εave）
が，HEAおよびMEAと同程度の値を示すことが分かる．
CoCrFeMnNi HEAおよびそのサブ・システムMEA中の構成
元素の原子サイズ差がせいぜい 2 ~ 3%程度であるのに対し
て，例えばAl-Mgにおいては二つの元素の原子サイズ差は
12%もある．しかし，希薄合金では溶質濃度が小さいため，
原子サイズミスフィットの平均値はHEAやMEAと同程度
の値になる．ここで注目すべき点として，同じ平均原子サ
イズミスフィットの値の合金の強度を比較するとHEAおよ
びMEAが希薄合金よりも高い値を示している事が挙げられ
る．この原因としては，（1）転位芯の構造の影響48)，（2）転
位芯近傍における固溶元素との相互作用57)，（3）転位の線張
力の温度依存性の影響49)，（4）元素間の化学的相互作用4)な
どが考えられる．我々は，HEAやMEAにおいては，（4）に
示す元素間の化学的相互作用が重要な役割を果たすのではな
いかと考えている4)．一般的にほとんどの固溶体の結晶格子
において，各格子点での元素の配置は完全にランダムではな
い．これは元素間の化学的な相互作用によって，ある特定の
元素ペア間には引力がはたらいたり，斥力がはたらいたりす
ることで，ランダム固溶体からのずれが生じるためである．
この現象は Short-Range Ordering（SRO）と呼ばれる．一部
のHEAおよびMEAについても SROが生じていることが，

Fig. 6 � Relationship between the average atomic size misfit parameter 
calculated by the use of Toda-Caraballo model and the strength (the 
friction stress at 0 K divided by Taylor factor for FCC with random 
texture) normalized by shear modulus (G) of various HEA and 
MEAs4). The solid black line is a fitting line determined based on 
the mean field Labusch model (Eq. (3)). The data of various dilute 
alloys (Ag-Al, Ag-Zn, Al-Mg, Cu-Mn, Cu-Ni, Cu-Zn)54,55) and Fe-
Mn-Si-Al TWIP steel)56) obtained from previous literature are also 
plotted in the figure.
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計算58,59)と実験60)から示されている．SROは合金の強度にも
影響を及ぼすことが知られている61)．今，固溶体の中で SRO
の状態にある領域を転位が通過する場合を考える．転位が通
過することで SRO状態の領域はBurgersベクトルの長さ分だ
けせん断され，エネルギー的に安定な原子配置（SRO）が壊
される．つまり，転位の通過に伴ってその部分のポテンシャ
ルエネルギー変化が生じるため，転位の運動に対する抵抗力
が生じる．希薄合金においては，結晶格子のほとんどが溶媒
原子で構成されているため，SROが材料全体の強度に寄与
するのは，元素間の化学的相互作用が強い場合に限られる．
一方，HEAやMEAにおいては，結晶格子中で様々な元素が
常に隣り合っている状態にあり，例え元素間の化学的相互作
用が弱い場合であっても，合金の強度への寄与が希薄合金よ
りも大きくなる可能性がある．以上のような実験結果と考察
から，HEAおよびMEAが示す高い摩擦応力は，それらの本
質的特徴である原子レベルの不均一性を強く反映した重要な
物理量であると考えられる．

３　お わ り に
本稿では，これまでに筆者らが行ってきた，完全再結晶
超微細粒組織を有するHEAおよびMEAの作製とその力学
特性に関する研究成果を紹介した．CoCrFeMnNi HEAおよ
びそのサブ・システムにあたるMEAに巨大ひずみ加工と焼
鈍を施すことで，平均粒径 1 μm以下の完全再結晶超微細粒
材を作製することができ，その力学特性の平均結晶粒径依
存性と組成依存性を調べた．HEA，MEAにおいては，通常
の圧延プロセスによる強加工と焼鈍といった単純な加工熱
処理工程によって，完全再結晶超微細粒組織が容易に得ら
れることが分かった．また，完全再結晶超微細粒組織を有
するHEA，MEAは，超微細粒金属の特徴である降伏点降下
や extra-hardening現象を示した．多くの完全再結晶超微細粒
MEAが，従来の超微細粒金属と比べて高い加工硬化能を有
し，優れた強度・延性バランスを示すことが明らかとなっ
た．また，HEAおよびMEAが示す高い摩擦応力は，多元系
高濃度固溶体の本質的な特徴である原子レベルの不均一性を
反映した重要な物理量であると考えられる．
このように，HEAおよびMEAは，従来の金属材料とは異
なる数多くの興味深い力学特性を示すことが明らかになって
きている．一方，これまでに行われてきた多くの先行研究に
おいては，FCC構造を有するHEAやMEAの多くが示す高
い強度や加工硬化能は，積層欠陥エネルギーの低い従来の
希薄合金や先進高強度鋼と同様に，転位62)，変形双晶21)，変
形誘起マルテンサイト63)などの相互作用によるものとして済
まされている場合が多い．しかしながら，変形メカニズムと
HEAやMEAが有する原子レベルの不均一性がどのように関
係しているかという本質的な点は，難しい問題でもあり，未
だに十分には明らかになっていない．しかしそれらの関係が
明らかとなれば，新しい概念の合金系である多元系高濃度合
金において力学特性を向上させるための新たな材料設計指針
が生まれる可能性がある．また，金属材料の変形メカニズム

は，力学特性のみならず，回復，再結晶といった加工熱処理
プロセス時のナノ・ミクロ組織形成にも大きな影響を与え
る．今後，HEAやMEAの変形挙動に関する詳細な研究が行
われることで，金属材料学研究に新たな展開がもたらされる
ことが期待される．
本稿で紹介した研究は，日本学術振興会科学研究費補助
金・新学術領域「ハイエントロピー合金」（科研費番号：
18H05455），特別研究員奨励費（科研費番号：18J20766），
および文部科学省元素戦略プロジェクト・構造材料元素戦
略研究拠点（ESISM）の援助により行われました．ここに謝
意を表します．また，スイス連邦工科大学ローザンヌ校の
William A. Curtin教授には，HEA，MEAの摩擦応力の組成依
存性に関する研究について，議論を行うとともに多くの助言
をいただきました．心より感謝申し上げます．
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