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第 1 章 序 論  

 

1-1 研究背景 

 近年、世界的な気候変動を背景として、日本においても異常高温、豪雨等

が頻発し毎年のように甚大な被害が生じている。気候変動の一因として挙げ

られている二酸化炭素を主とした温室効果ガスの継続的な排出により、生態

系にとって深刻かつ広範囲にわたり不可逆的な影響を生じる可能性が高まる

と言われている。その気候変動問題への対応として、世界的な取り組みが加

速しており、日本においても 2020 年 10 月に、政府より「2050 年カーボンニ

ュートラル・脱炭素社会」の実現を目指すことが宣言され 1)、喫緊の課題とし

て、中央政府と地方自治体が一体となり関連する法整備も含めて国家全体と

して対策を行うことが示された。図 1-1 は 2050 年カーボンニュートラル達成

のためのグリーン成長戦略における「カーボンニュートラルの産業イメージ」

（経済産業省 HP より）の概念図である 2)。このイメージにおけるエネルギー

源としては、太陽光、風力、原子力の二酸化炭素排出を伴わない既存の発電

システムの他に、水素源をメインとしたエネルギー供給と消費が一つの柱と

なっていることがわかる。その水素製造の拠点としては、石炭、天然ガスの

水素化プラント、水の電気分解から水素を製造する水電解プラント、および

高温ガス炉などがある。また、水素をエネルギー源として利用する側では、

水素発電や、水素の直接燃焼や燃料電池として利用して動く、車、電車、航空

機などが想定されている。二酸化炭素の生成抑制のためには石油や石炭等の

炭素源を直接燃焼させてエネルギーを得ることが困難であるため、カーボン

ニュートラル社会を目指すには、炭素源に代わる水素源の利用を促進するこ

とが不可欠となる。図 1-2 は国際エネルギー機関（IEA）が示す 2050 年まで

の地球規模でのゼロエミッションシナリオにおける水素が担う役割を示して

いる 3)。このシナリオにおいても、水素由来のエネルギーがゼロエミッション

達成の一翼として期待されており、2050 年までに必要とされる水素供給量は

2020 年と比較して 5 倍以上であるとの推算が出ている。このように国内外に

おいて 2050 年を一つの目標として水素の製造および利用が飛躍的に増大す

ることが予想される。 
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1-2 水素製造プロセスおよび二酸化炭素の回収利用 

1-2-1 水蒸気改質反応による水素製造 

水素製造方法における現在の主流は天然ガスの水蒸気改質 4-6) が工業的に

確立されている。天然ガスの主成分であるメタン（CH4）は、以下に示す反応

にて水素（H2）一酸化炭素（CO）に変換される。 

CH4 + H2O → 3H2 + CO（ΔE = -206 k J mol-1）  （1-1） 

この反応は吸熱反応であるため、水蒸気改質反応は約 800 ˚C の高温中にて行

われる。この反応ガス中の CO をさらに水蒸気（H2O）と以下のように反応さ

せ、さらに水素と二酸化炭素（CO2）に変換するシフト反応を起こさせる。 

CO + H2O → CO2 + H2     （1-2） 

高純度の水素は他の不純物ガスを分離することで得ることができる。副産物

として二酸化炭素を生成するが、二酸化炭素の回収利用および貯留（CCUS）

により実質的には排出を抑えられる可能性がある 3, 7)。 

 

1-2-2 光触媒反応による水からの水素製造および二酸化炭素の回収利用 

最近、水素製造の新たな手法の１つとして、ソーラー水素製造システムが

研究されている。一つの例として、光電気化学（Photoelectrochemical：PEC）

反応による水の分解からの水素製造があり、低い作動温度で高い変換効率を

実現する光反応触媒を用いて、太陽光エネルギーから環境に優しく低コスト

で水素を得ることができる 8-9)。太陽光下での光触媒による水の酸化還元反応

により水素と酸素（O2）を同時に生成する。 

2H2O → 2H2 + O2     （1-3） 

このように CO や CO2 などの副産物ガスは排出がされないため、水蒸気改質

反応よりも有用性が高いといえる。ただし、水素と酸素が同時に発生するた

め、両者が爆発的に反応する危険性があり、分解後、即座に両者を分離する

必要がある。また、分離ガスの雰囲気としては常温付近かつ水蒸気が共存す

るものとなる。このソーラー水素製造システムの実用化に向けた NEDO プロ

ジェクト 10)も行われており、そこでは得られた水素と工業的に排出された二

酸化炭素とを合成触媒にて反応させメタノールを合成後、プラスチック原料

等の基幹化学品である低級オレフィン類（エチレン、プロピレン、ブテン等）
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を製造するという、水素の製造および二酸化炭素の回収利用（CCUS）を同時

に達成しうるプロセス研究を行っている。合成触媒により得られたオレフィ

ンは各不飽和炭化水素の混合体であるため、目的の物質にそれぞれ分離させ

る必要がある。 

以上のようにいずれの方法においても、水素単体および目的とするオレフ

ィンを得るためには副産物からの分離が必須であり、これらを高効率で分離

可能なセラミック系ガス分離膜が期待されている。 

 

1-3 セラミック系ガス分離膜 

1-3-1  セラミック系ガス分離膜とその構成 

水素分離膜は、金属膜 11)、高分子膜 12-13) およびシリカ膜 14-17) などがあり、

高密度である金属膜は、その表面への水素分子の解離吸着、バルク金属への

原子状水素の溶解、反対表面からの水素分子の脱着および拡散にて分離され

る 11)。高分子膜は、アンモニアからの水素精製に商業的に使用されてきた 13)。

高密度な高分子膜を通る水素は、溶解拡散メカニズムによって透過するが、

水素分離のためにより高温のガスを透過させることが困難である。セラミッ

ク系多孔質ガス分離膜は、優れた耐薬性と耐熱性を持っており、現在では高

いガス分離性能を持った膜が開発されている。サブナノメートルオーダーで

精密に制御されたマイクロポアを備えた多孔質セラミック膜は高い水素選択

性を示す。一般的にセラミックス系分離膜は図 1-3 に示すような構成となっ

ている。最表面層には、ガス分離を担うマイクロポアを備えた活性な層から

なる分離活性層、メソポーラスサイズの気孔をもつ中間層、および分離膜全

体の強度および形状保持を担うマクロサイズ気孔をもつセラミックス焼結多

孔体の支持体である。図 1-3 のように支持体は体積あたりの有効膜面積やガ

ス透過流路確保の都合により管状形状であることが多い。以下に分離活性層

および多孔質支持体ついて詳しく述べる。 
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1-3-2. 分離活性層  

1-3-2-1 シリカ系分離膜 

精密に制御されたマイクロポアをもつアモルファスシリカ（SiO2）は、約 0.3 

nm の微細孔を持つアモルファスシリカのネットワークで構成され、水素分離

膜として研究開発されている。その水素選択透過性は、いわゆる分子ふるい

効果によって達成されると考えられており、水素分子の動力学分子径が 0.289 

nm であることを利用して、0.3 nm の微細孔により水素より大きな分子径をも

つガスを選択的に分離する 14)。アモルファスシリカ膜はより高温において高

い選択性と透過率を示す 14-16)。ただし、膜表面に存在する Si-OH 基には水分

子が吸着しやすく、室温で湿度の高いガスを分離する場合は、水の毛管凝縮

およびシリカ細孔内での水の吸着によりパフォーマンスの低下が発生する 19)。 

また、シリカ系分離膜において中間層として用いられる γ-Al2O3 においても同

様の水の吸着の問題が指摘されている 20-21)。 

 

1-3-2-2 無機有機ハイブリッド分離膜 

アモルファスシリカ膜では、低温かつ湿度の高い条件下での水の吸着によ

る分離性能の低下が課題となるが、最近、この弱点を克服する有機－無機ハ

Fig. 1-3 Multi-layered structure of the gas permselective porous ceramic 

membranes. 
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イブリッド分離膜に注目が集まっている。水の吸着による分離性能の低下を

抑えるために、疎水性を有する無機有機ハイブリッド材料を分離膜層として

利用する、または γ-Al2O3 中間層に修飾または含浸させて複合膜を作製する方

法が行われており、水蒸気存在下での水素分離透過性能低下を抑制できるこ

とが報告されている 20-22)。 

 

1-3-2-3 ゼオライト分離膜 

ゼオライトはその骨格構造中に存在する孔が 1 nm 以下の微細な細孔をも

つ多孔質物質であり, この細孔径によってガスや流体の分離を行うことがで

きる。ゼオライトは分子ふるい効果を有し膜化することで分離膜として高い

性能を示す。ゼオライトには多くの多形が存在し細孔のサイズも異なってい

るため、それらを適切に選択することであらゆる分子の分離に広く対応でき

る。その中でより細孔径が大きく透過率の高いゼオライトにベータ型ゼオラ

イトがあり、その単位胞の組成が Nan [AlnSi64-nO128]･xH2O（n < 7）である正方

晶系の合成ゼオライトである。また、骨格コードは*BEA と示され 2 種の類似

した構造の多形の混晶であり、それぞれ BEA と BEB で示される。*BEA は

12 員環に由来する細孔をもち 23)、これらの細孔は骨格構造内で互いに三次元

的に交差しているため、分子拡散性が高く、分離膜として優れた透過率を示

すと期待できる。また、Ag+を導入したベータ型ゼオライトにおいて優れたオ

レフィン選択分離性能を有することが報告されており 24)、CCUS におけるオ

レフィン合成時の分離膜として期待されている。ベータ型ゼオライト分離膜

における分離性能向上のためには, ピンホールなどの無い緻密膜の作製が不

可欠であるが、緻密なベータ型ゼオライト膜の作製は難しく報告例が少ない。

この原因は, ベータ型ゼオライトが他のゼオライトと比較して特異な挙動を

示し, 詳細な結晶化メカニズムについて未だ十分な理解が得られていないた

めである. そのため、その結晶化メカニズムの解明により、適切な合成条件の

設定が課題となっている 25)。 

 

1-3-2-4 ベータ型ゼオライトの合成方法 

ゼオライトの種類は Si / Al 比に応じて変化し、ベータ型ゼオライトは高い
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Si 含有量領域で結晶化する。ゼオライトの合成には主に、有機構造規定剤

（OSDA）をテンプレートに使用する 26-38) 、もしくは種結晶を利用 39-46)して

行われる。また、合成法としては水熱合成法 26-31, 39-46) やドライゲルコンバー

ジョン（DGC）法 32-38) など、さまざまな合成方法とその結晶化メカニズムが

報告されている。OSDA による合成の結晶化メカニズムは、ビルディングユ

ニット理論に基づいて報告されている 30)。図 1-4 に示したように、原料中の

Si および Al 種は液相にモノマーとして溶解し（a）、水熱処理中にこれらのモ

ノマーがアルミノケイ酸塩ユニット（員環構造、ビルディングユニット）を

形成しながら OSDA との緩い凝集を形成する（b）。次にアルミノケイ酸塩ユ

ニット内の原子の再配列（c）により、ゼオライトの骨格が徐々に形成されて

いく（d）。また、DGC 法による OSDA を用いた結晶化メカニズムについても

Fig. 1-4 Schematic of crystal growth model applied to the OSDA method 30). 
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報告されており 35-36)。過剰な水を含まない DGC 法においても特定の環状構造

を持つアルミノケイ酸塩ユニットが形成され、これらのユニットの凝集によ

りゼオライトの骨格構造が徐々に変化することが報告された 37)。DGC法では、

多孔質支持体に原料ゲルを含浸させてドライゲル化・熱処理することにより、

様々な形状の支持体上にゼオライト膜を形成することが可能でありセラミッ

ク分離膜作製に適しているといえる。得られたゼオライトの化学組成を広範

囲に制御することができ、生成物の結晶化度が高く結晶化が短時間で進行す

ることも有利である。DGC 法では、密閉容器に充填された水蒸気が、ドライ

ゲルの細孔内での吸着/凝縮による Si および Al 種の部分溶出の反応場として

機能する一方、過剰な水を使用した場合、結晶化は起こらず、これは OSDA

の熱分解特性に関係していると報告されている 33)。 

 

1-3-3 多孔質支持体 

1-3-3-1 多孔質支持体に求められる物性とその微構造設計 

一般に、多孔質支持体はサブミクロンサイズの微細な気孔径と比較的大き

な気孔率（40～50％）を必要とするといわれている 47)。透過ガスの圧力損失

を最小限に抑え透過量を最大化するためには、ガスの流路となる気孔量、す

なわち気孔率と気孔径を増大させることが必要となる。しかし気孔量を増大

させることで多孔質支持体の強度が低下していくため、多孔質支持体の本来

の目的である分離膜全体の強度保持という役割が損なわれてしまう。このた

め、透過性能と強度の実用上のバランスをとるために、上記のような気孔率

と気孔径をもつ多孔体が用いられているのが現状である。この欠点への対処

として、図 1-3 に示すように円管の内面側をミクロンオーダーの大気孔径多

孔体として透過性能を高め、外面（分離活性層側）をサブミクロンオーダー

として強度を保持する非対称型多孔質支持体も実用化されている。 

多孔質支持体に要求される他の重要な物性としては耐熱衝撃性が挙げられ

る。水蒸気改質反応による水素製造プロセスは高温で行われるため、水素分

離膜においても、高温ガス流入による急熱熱衝撃、予期せぬシステムの非常

停止による急冷熱衝撃など様々な温度変化を受け、それによって大きな熱応

力が発生し熱衝撃破壊を起こす可能性がある。よって多孔質支持体における
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耐熱衝撃性の評価は、水素製造プロセスにおける高温ガス分離にセラミック

分離膜を適用するために重要となるはずであるが、そのような耐熱衝撃性に

着目した多孔質支持体の開発研究はほとんど行われていない。研究例が少な

い理由の一つとして、熱衝撃破壊が多くの材料物性が関与する非常に複雑な

現象であることも挙げられる。耐熱衝撃性を表すパラメーターとしては

Hasselman パラメーターがよく用いられる。Hasselman の熱衝撃破壊の統一

理論 48) によれば、セラミックスの耐熱衝撃性である熱衝撃破壊抵抗は、熱

衝撃の度合いを示すビオ数 β（= hl /λ, l は試料寸法、h は熱伝達係数、λは熱

伝導率）が大きい場合は R で，小さい場合は R’ で表される。 

𝑅 ൌ
𝜎ሺ1 െ 𝜈ሻ

𝐸𝛼
    𝑅’ ൌ

𝜎ሺ1 െ 𝜈ሻ𝜆
𝐸𝛼

  

ここで、E は弾性率、νはポアソン比、αは線膨張係数、σは材料強度であ

る。なおポアソン比は形状により無視できる場合が多い。これをみると α, E, 

νが小さく、σと λが大きいものほど熱衝撃破壊に強いことがわかる。この

ように、耐熱衝撃性はこれらの物性が関連する複雑な物性であり、特に多孔

体では気孔率および気孔径によって各物性もそれぞれに変化するため、その

定量的な評価はさらに複雑化することが予想される。 

 以上述べたように、多孔質支持体に求められる物性として、主に高いガス

透過性および強度、耐熱衝撃性が挙げられ、これらは基本的には互いに二律

背反となる物性であるため、単に気孔率または気孔径を増減させるなど、従

来から行われている材料開発では両立が難しいものといえる。図 1-5 にセラ

ミック多孔体の材料物性に影響を与えると考えられる微構造因子を示した。

気孔形態に関するものでは気孔率、気孔径、気孔形状、粒子形態に関するも

のでは粒子粒径、粒子形状、粒子界面では粒界二次相、粒界ネッキングサイ

ズが挙げられる。セラミック多孔体の開発研究において、一般的に行われ、

任意に制御しやすい構造パラメーターは気孔形態である気孔率および気孔径

である。その他のパラメーターは、使用した原料粒子や多孔体作製プロセス

によって結果的に得られた形態を示したのみの場合がほとんどであり、特に

粒子形状や粒界におけるパラメーターに着目した多孔体の研究はほとんど見

られない。本論文ではこれらに着目した多孔体の開発評価を行い、気孔構造

（1-4） 
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とともにそれらが多孔体物性に与える影響について研究を行う。 

 

1-3-3-2 多孔質支持体用アルミナ多孔体 

セラミック系多孔質ガス分離膜の多孔質支持体としては、アルミナ、ムラ

イト、コージエライト、炭化ケイ素等が開発されているが、耐熱性、化学的安

定性、耐食性、コストの面からアルミナが主に研究開発されてきた。アルミ

ナ多孔体自体は、フィルター材、断熱材等の様々な分野にて実用化されてお

り、過去にも非常に多くの研究 47, 49-100) が行われてきたが、多孔質支持体で必

要とされるサブミクロンサイズの気孔径をもつアルミナ多孔体の開発研究例

はあまり多くない。 

アルミナ多孔体の作製方法は様々にあるが、気孔生成方法としては、主に

図 1-6 に示したような部分焼結法および造孔剤添加法が挙げられる。部分焼

結法は、原料となるアルミナ粒子のみを成形し、電気炉で焼結する際の温度

および保持時間を調整することで多孔体を得る方法である。焼結の初期にお

いて粒子接触点にて粒子同士が接合した状態となり、その後の粒子同士の緻

Fig. 1-5 Factors of porous microstructure on the properties of porous ceramics. 
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密化が完了する前に焼結を終了させ残存した粒子間間隙を気孔とする。一般

には緻密体を作製する焼結温度より低温で行われる。そのため粒子間間隙が

連結した微細開気孔からなる多孔体となるが、一方、粒子間接合部の焼結が

不十分で密度が低くなるため、強度や熱伝導率が低くなる。造孔剤添加法で

は、高温で蒸発する物質を造孔剤として添加して焼結する方法であり、数百

度程度で造孔剤が蒸発することで、その蒸発ガスの流路痕が開気孔として得

られる。焼結温度条件は緻密体とほぼ同様にできるため、固相部分は緻密化

し同じ気孔率でも強度や熱伝導率は部分焼結法と比べて高くなる。ただし気

孔径は造孔剤の大きさにほぼ等しくなることから、サブミクロンサイズの気

孔を均一に生成することは難しい。造孔剤添加法は有機ポリマー造孔剤の蒸

発時に出る有害ガスの問題があること、対して部分焼結法は焼結温度の調整

のみで気孔率制御が可能であることから、多孔質支持体の工業的な焼結方法

としては部分焼結法のニーズが高い。以上のことから部分焼結アルミナ多孔

体の固相部分の物性を改善する新たな材料設計が必要とされている。 

 

Fig. 1-6 Comparison of pore forming method on porous alumina. 
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1-3-3-3 板状アルミナ粒子用いたカードハウス構造多孔体 

 高気孔率なアルミナ多孔体を得る手段として、図 1-7 に示すように板状の

アルミナ粒子をランダム方向に配置してカードハウス構造に焼結する研究が

報告されている 52, 99-100)。板状粒子をランダム方向に造粒した凝集体を調製、

焼結することで 50％～80%程度の高気孔率なカードハウス構造多孔体を比較

的容易に作製できる。板状アルミナ粒子は六角板状の高いアスペクト比を持

ち、溶液 101-102) もしくはフラックス 104-105) を用いた製造方法が報告されてい

る。さらに、板状アルミナ粒子は工業的にも用いられており、様々な粒径お

よびアスペクト比のものが市販されている。 

 

Fig. 1-7 Formation process of the card-house-like porous structure using platelets. 
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1-4 本論文の構成 

本論文は以下の全六章にて構成される。 

 第 1 章は序論であり、昨今のセラミックス系ガス分離膜に対する用途や求

められる性能について記述するとともに、分離膜の構造および用いられる多

孔質材料について述べている。さらに分離活性層材料として用いられている

ベータ型ゼオライトの性質およびその合成方法について、また多孔質支持体

であるアルミナ多孔体の作製法および必要とされる微細構造のパラメーター

と特性について記述した。 

第 2 章ではセラミック系分離膜として開発が進められているベータ型ゼオ

ライトについてドライゲルを用いた結晶化挙動および結晶化に有利な構造の

評価について新たな手法を用いた評価を行った。結晶化挙動については、リ

ートベルト法による結晶化量の精密評価および Avrami 指数により速度論的

に解析を行った。 

 第 3 章ではセラミック系分離膜の多孔質支持体に焦点を当て、実用化され

ている部分焼結アルミナ多孔体について、ガス透過特性、熱機械特性、耐熱

衝撃性に関する評価法の研究および多孔体微細構造と物性との関連について

研究を行った。特に、粒子間ネッキング面積の大きな多孔体微構造とするこ

とで、従来の多孔体では二律背反な特性となる、ガス透過性能および強度や

耐熱衝撃性の変化について定量的に評価した。また、粒子間熱抵抗評価法を

応用した解析により粒子間ネッキング面積の影響を定量的に評価する手法を

試みた。 

 第 4 章では高ガス透過多孔質支持体の開発を目的として、板状アルミナ粒

子を用いた高気孔アルミナ多孔体の作製と評価を行った。板状アルミナ粒子

および造孔剤となる酵母菌を使用して、気孔率約 70％のカードハウス構造を

もつ高気孔率アルミナ多孔体の作製を試みた。粒径の大きく異なるの板状粒

子を用いた多孔体を比較することで、その圧縮強度および熱伝導率の相違と

その発現メカニズムについて考察した。また、板状粒子からなるカードハウ

ス構造アルミナ多孔体の物性向上と目的として、多孔体に TEOS 処理による

粒子間ネッキングの強化を行うことで、気孔径気孔率の減少を抑えつつ破壊

強度および熱伝導率の向上を試み、その強化メカニズムを考察した。 
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第 5 章では、アルミナ多孔質支持体の新たな性能向上の手法として、板状

アルミナ粒子配向構造により異方物性をもつアルミナ多孔体の作製と評価を

行った。石膏型成形法および PECS により高い配向性をもつ配向構造アルミ

ナ多孔体の作製を試み、配向構造多孔体の曲げ強度および熱伝導率の異方性

を評価し、その異方性発現機構を配向構造から考察した。さらに、より高気

孔率の配向構造多孔体を加圧力制御法 PECSにより作製し、窒素ガス透過率、

熱伝導率、曲げ強度、弾性率および熱膨張率の異方性を評価し、異方性の発

現機構を配向構造によって同様に考察した。さらに熱衝撃強度の異方性につ

いても評価し熱応力解析結果を用いてその発現機構を考察した。 

第 6 章では本論文での成果および得られた知見について総括した。 
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第 2 章 ドライゲルを用いたベータ型ゼオライトの結晶化挙動の解析  

2-1 緒 言 

1-3-2 項で述べたように、ベータ型ゼオライトの結晶化の詳細なメカニズム

はいまだ不明な点があり、その解明による適切な合成条件の設定が課題とな

っている。各合成法の比較において、水熱合成法 1-6, 14-21) に比べ DGC 法 7-13)

は非常に早い結晶化を示しており、その詳細なメカニズムの解明により合成

方法の短時間化が期待される。DGC 法の一種ではあるが、反応系の水分量を

さらに減少させた直接加熱法 13) が報告されており、原料ゲルを乾燥させる

ことによって得られたドライゲルに内の少量の吸着水で結晶化が進行する。

過剰な溶媒水を除去することで、水熱合成法で起こるケイ素（Si）やアルミニ

ウム（Al）などの構成元素の溶出を抑制し、得られたゼオライトの組成を広

範囲に制御することができ、生成物の結晶化度が高く短時間で進行できる方

法である。 

2-2 節では、直接加熱法を用いてベータ型ゼオライトを結晶化のメカニズム

を検討した。ここでの検討は、従来行われてきた微構造観察からの結晶化メ

カニズムの推定とは異なり、原料組成、ドライゲル含水量および合成温度が

結晶化量に与える影響を定量的に評価し、いわゆる速度論的解析により結晶

成長のメカニズムを推定することを目的とした。OSDA としてテトラエチル

アンモニウムヒドロキシド（TEAOH）を使用する直接加熱法によってベータ

型ゼオライトを合成し、リートベルト解析により合成時間に対する結晶化量

を精密に求め、Avrami 指数を用いて結晶化メカニズムを検討した。 
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2-2 ドライゲル直接加熱法によるベータ型ゼオライト結晶化の速度論解析 

2-2-1 実験方法 

使用した原料組成は、Si：Al：Na：TEA + = 100：x：x + 2：33（x = 1-10）で

あり、アルミン酸ナトリウム（NaAlO2、キシダ化学）、TEAOH（35 wt％H2O、

Aldrich）、および蒸留水をテフロン容器内で混合した。混合溶液にコロイダル

シリカ溶液（40 wt％H2O、LUDOX HS-40、Aldrich）を滴下し、1250 rpm で 2

時間撹拌して原料ゲルを調製した。60 °C で 2 日間加熱することによってドラ

イゲルを得た。ドライゲル中の含水量を評価するために、乾燥中のゲル重量

の変化を測定し、乾燥時間の調整によりドライゲルの含水量を 23〜75 ％の

範囲で任意に変化させた。乾燥したゲルを乳鉢で粉砕して粉末サンプルとし、

60 ˚C で 40 分間再度乾燥させて、粉砕操作中に吸着した水分を除去した。粉

末サンプル 2 g をオートクレーブ容器（HUT-100 三愛科学製：内径 34 mm、

高さ 46mm）に水を加えずに密封し、直接加熱法により時間および温度をそれ

ぞれ変化させて乾燥機内にて合成を行った。透過型電子顕微鏡（TEM）観察

は（JEM-2100F 日本電子製）を用いて加速電圧 200kV にて行い、合成生成物

の XRD パターンは、X 線回折装置（X’Pert PRO Alpha-1 パナリティカル製）

を用いて CuKα1 線（λ= 0.15406 nm、40 kV、50 mA）とハイスピード検出器

（X'Celerator）にて測定した。リートベルト解析に使用した XRD パターンは、

ステップサイズおよびステップ時間がそれぞれ 0.0042 秒と 167.2 秒の連続ス

キャンで測定した。 

 

2-2-2 結果と考察 

2-2-2-1 結晶化に最適なドライゲル組成の検討 

結晶化度を評価するためのリートベルト解析に用いる XRD データを得る

ためには、ベータ型ゼオライトの十分な結晶相が得られ、かつベータ型以外

のゼオライト相を含まない単相の試料を得ることが重要となる。そのため、

まず直接加熱法におけるドライゲルの初期組成、合成時間、および温度によ

る結晶化挙動について検討を行った。図 2-1 は、Si / Al = 10、80、100 のゲル

組成にて、165 ˚C 中 2、4、6、8、10、12 時間で合成した合成物の XRD パタ

ーンを示した。合成されたすべての生成物はベータ型ゼオライト単相のみが



28 
 

結晶化していることが確認された。図 2-2 に示すように、その結晶化度を XRD

ピークの規格化強度（I302）にて簡易的に見積もった。Si/ Al = 10 および 100 の

組成における結晶化は合成開始後 4 時間と速く、Si / Al = 10 の結晶化度は 4

時間以降増加せず、Si / Al = 100 では 6 時間後にピークに達したが、Si / Al = 

80 のサンプルの結晶化度は、6 時間後も徐々に上昇した。 

Fig. 2-1 XRD patterns of the products from dried gel obtained by direct heat 

treatment at 165 ˚C. 

Fig. 2-2 Normalized intensity calculated from XRD patterns of zeolite beta 

synthesized from dried gel. 
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4 時間加熱後の各サンプル規格化強度に基づくと、Si / Al = 80 の結晶化は他

の 2 つの組成物の結晶化よりも遅かった。これらのサンプルの結晶化挙動と

ベータ型ゼオライトの水熱合成法における結晶化挙動の比較を図 2-3 に示し

た。水熱合成は直接加熱法と同じ原料を用いて行われ Si / Al = 17.5 である。

乾燥時間を除いた合成時間のみを比較した場合、直接加熱法による初期結晶

化は水熱合成よりも速かった。Si / Al = 100 の 4 時間で合成された結晶化の初

期段階の微細構造の TEM 観察結果を図 2-4 に示した。ベータ型ゼオライトの

結晶が生成した箇所はドライゲル中に局在しており、結晶子サイズは広い分

布を示していた。このように微細構造画像解析による結晶化の定量評価を行

うことは困難であるため、結晶化の速度論的解析はリートベルト法を使用し

て実行することとした。3 つの組成の中で Si / Al = 100 が初期結晶化が早くか

つ高い値を示したため、本組成での合成物を速度論解析用サンプルに用いる

こととした。  

 

2-2-2-2 ドライゲル中の最適水分量および合成温度の検討 

ドライゲルコンバージョン法でのゼオライトの結晶化は、合成中の反応容

器内の水の量に応じて変化することが報告されている 8)。直接加熱法は容器

内に水を添加しない方法であるが、乾燥後のドライゲル中に存在する水分量

が結晶化に影響を与える可能性があるため、ドライゲルの水分量を変化させ

て合成を行った。水分量は乾燥時間によって調整された。乾燥時間を制御す

ることにより、23.3 ％、26.7 ％、35.8 ％、41.9 ％、58.4 ％、66.7 ％、75.7％

の 7 つの含水率のゲルを調製しこれらのサンプルを用いてその後の 165 ˚C で

4 時間の合成実験を行った。急速な初期結晶化が水分含有量に依存するのか、

それとも乾燥プロセスにおける初期構造配列の形成に依存するのかを調べる

ために、水分含有量が 26.7％まで乾燥したゲルに水を再度加えて調製したゲ

ルも使用した。各乾燥ゲルを加熱して得られた生成物の XRD 結果を図 2-5 に、

XRD 結果から計算した規格化強度 I302 と原料ゲル含水率の関係を図 2-6 に示

した。含水率 75.7 ％の原料ゲルでは結晶化はみられず、それ以外の含水率で

はベータ型ゼオライト単相が結晶化した。乾燥時間で含水量を制御した場合

では、ドライゲル中の含水率が減少する、つまり乾燥時間が長くなると結晶
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化度が向上する傾向があった。 

Fig. 2-3 XRD patterns of the products synthesized by (a) direct heating method (Gel 

composition: Si/Al = 100) and (b) hydrothermal synthesis (Gel 

composition: Si/Al = 17.5). 

Fig. 2-4 Dark-field TEM image showing initial crystallization for sample following 

direct heating for 4 h. (inset) Selected-area electron diffraction pattern. 
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Fig. 2-5 XRD patterns showing effect of H2O content of gel precursor obtained by 

direct heating at 165 ˚C for 4 h (H2O content: (a) 75.7 %, (b) 66.7 %, (c) 

58.4 %, (d) 41.9 %, (e) 26.7 %, (f) 75.9 %, (g) 66.1 %, and (h) 58.4 %). 

Fig. 2-6 Dependence of normalized XRD peak intensity for zeolite beta on the 

H2O content of the gel precursor. 
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一方、水分を添加して含水率を制御した場合、（g）66.1 ％、（h）58.4 ％の

方が（b）66.7 ％、（c）58.4 ％よりも結晶化度が高くなった。このことから、

急速な結晶化はドライゲル中の水分含有量の減少だけでなく、乾燥プロセス

におけるドライゲル中の初期構造配列の形成によるものと示唆された。以下

の直接加熱法では原料ゲルの含水率は 26.7 ％を選択した。速度論的解析に使

用される合成温度は、TG-MS 測定による TEAOH の熱分解挙動を調査するこ

とによって決定した。TEAOH 水溶液は約 90 ̊ C で容易に熱分解されるが、ド

ライゲル中での TEAOH の熱分解温度は約 150 ˚C まで上昇する。これらの結

果に基づいて、145、155、165、175 ˚C の 4 つの合成温度で行うこととした。 

 

2-2-2-3 速度論的解析による結晶化挙動の調査 

ベータ型ゼオライトの結晶化メカニズムを調査するために、Avrami-Erofe'ev

の式を使用して速度論的分析を行った。 

ሾെ lnሺ1 െ 𝛼ሻሿ
ଵ ௡ൗ ൌ 𝑘ሺ𝑡 െ 𝑡଴ሻ                  （2-1） 

ここで、αは結晶化の速度、t は加熱時間、t0 は結晶化曲線の誘導期間の長

さであり実験データから得られる。n は Avrami 指数、k は反応速度定数であ

り、これらの値は結晶化プロセスにおける反応のモードと反応速度を表す。n

には、核生成速度、結晶子成長の次元および律速反応に関する情報が含まれ

ており次の式で表される。 

𝑛 ൌ  β ൅ ఒ

ௌ
                             （2-2） 

ここで、βは核形成の速度、λは結晶成長の次元を表し、S は結晶化の律速反

応を示す。 Avrami 指数を構成する 3 つの要素についてそれぞれのモードと

数値を表 2-1 にまとめた。ここでは TEM で観察されたようにドライゲルによ

って合成されたベータ型ゼオライトの結晶成長が三次元であったためλ= 3

を選択した。Avrami-Erofe'ev 式を使用した結晶化曲線の解析方法には、結晶

化曲線の Sharp-Hancock プロットもしくはカーブフィッティング法の 2 つの

方法がある。Sharp-Hancock プロットは式（2-1）の両辺の自然対数を取り、 

𝑙𝑛ሾെ𝑙𝑛 ሺ1 െ 𝛼ሻሿ ൌ 𝑛 lnሺ𝑡 െ 𝑡଴ሻ ൅ 𝑛 𝑙𝑛ሺ𝑘ሻ   （2-3） 

このプロットでは、ln [-ln（1-α）]と ln（t - t0）の線形近似から n と k を直
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接導出できるという利点がある。ただし、誘導期間 t0 の長さが明確でない場

合は適用が困難である 9, 22)。 カーブフィッティング法では、式（2-1）の右辺

を次のように変形し、 

ሾെ lnሺ1 െ 𝛼ሻሿ
ଵ ௡ൗ ൌ 𝑘𝑡 െ 𝑘𝑡଴      （2-4） 

[-ln (1-α)]1/n と t の実験値をさまざまな n 値に対してプロットすることによ

り、線形性が最も高いプロットを与える n と k の値を採用する。n と k は t0を

考慮せずに加熱時間 t と結晶化度αから直接取得できるため、この方法は速

度論的パラメーターの解析に広く使用されている 23, 24) 。ドライゲルの直接加

熱合成でのベータ型ゼオライト結晶化の活性化エネルギーは、合成温度を変

化させたときの速度論的解析を使用することで導き出すことができ、合成温

度 T と反応速度定数 k の関係は次式で表される。 

𝑘 ൌ  𝐴௖ 𝑒𝑥𝑝ሺ
െ𝐸௔௖

𝑅𝑇ൗ ሻ                  （2-5） 

ここで、Ac は頻度因子、Eacは結晶化の活性化エネルギーおよび R は気体定

数である。活性化エネルギーEacは、ln (k) および T-1 のアレニウスプロットの

傾きから導き出すことができる 23)。 

各合成物の結晶化度は、RIETAN-FP による XRD パターンのリートベルト

解析から定量的に評価された 25)。ベータ型ゼオライトは、BEA と BEB の 2 つ

の多形で構成され、結晶構造モデルと原子座標は過去の報告を参照した 26)。 

合成物に内部標準試料 27）として α－アルミナ（TM-DAR：大明科学工業製）

を 10 mass%添加し、リートベルト精密解析によりベータ型ゼオライトの 2 つ

Table 2-1 Values of three constants constituting the Avrami exponent, n. 
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の多形と α－アルミナの結晶量を求めた。リートベルト法を用いた解析例を

図 2-7 に示した。すべての分析における精密化パラメーターの範囲は、Rwp = 

2.97-8.40、Re = 2.63-2.94 および S = 1.13-3.01 であった。各合成温度において

リートベルト解析により得られたベータ型ゼオライト結晶化曲線を図 2-8 に

示す。すべての曲線はシグモイド形状であり、結晶化メカニズムがすべての

温度で同じであることを示唆している。これより Avrami-Erofe'ev 式を使用し

て速度論的解析を実行し、Avrami 指数 n と反応速度定数 k を算出した。165 

˚C と 175 ̊ C では誘導期と結晶化の境界が特にあいまいであるため、正確な誘

導期 t0 を導出することは困難であった。図 2-9 は、反応速度定数 k と合成温

度 T のアレニウスプロットを示した。ベータ型ゼオライトにおける結晶化の

見かけの活性化エネルギーは 31 kJ / mol と計算され、ベータ型ゼオライトの

水熱合成時の結晶成長で得られた 45.54 kJ / mol 1)よりも低くなった。直接加

熱法では水熱合成法よりも結晶化の活性化エネルギーが低いことも、早い結

晶化の一因であることが示唆された。ベータ型ゼオライトの結晶子サイズの

合成時間による変化を間接的に推定するために、図 2-10 に示すように、XRD

データの［302］反射ピークの半値幅（FWHM）をピークのカーブフィティン

グを用いて算出した。規格化された FWHM Bnorは Bnor = Bmax / B によって計算

した。ここで B は各合成条件での FWHM であり、Bmaxは最も結晶化度が高か

った合成条件 175 ̊ C、240 分での FWHM である。結晶子サイズと合成時間の

関係は、図 2-8 の結晶化曲線と同様の傾向であった。結晶子サイズは、すべて

の合成温度において合成時間とともに増加し、特に、145 ̊ C と 155 ̊ C の合成

温度では結晶化速度が明らかに変化した。図 2-11 は、規格化された FWHM と

結晶化度の関係を示しており、すべての合成温度においてほぼ線形となり結

晶成長は結晶化量とともに進行していることが示唆された。同じ結晶化量で

の比較を行うと、145˚C と 155 ̊ C で得られた結晶子サイズは 165 ̊ C と 175 ̊ C 

で得られた結晶子サイズよりも小さかった。145 ̊ Cおよび155 ̊ Cの合成では、

より長い誘導期間中に多数の核形成が発生し、個々の微結晶のサイズが小さ

くなったことが示唆された。 
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Fig. 2-7 Quantitative evaluation of zeolite beta crystallization by Rietveld method. 

Fig. 2-8 Experimental results for zeolite beta crystallization and fitting results 

based on Avrami-Erofe’ev equation. 

Fig. 2-9 Arrhenius plot of rate constant ln k against 1/T. 
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Fig. 2-10 Relative full width at half maximum (fwhm) of the [302] peak of the 

products synthesized with synthesis time (normalized by the fwhm 

at 175 ˚C for 240 min). 

Fig. 2-11 Relation of relative fwhm of the [302] peak and 

progress of crystallization. 
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2-2-2-4. 速度論的解析によるベータ型ゼオライトの結晶化機構の推定 

図 2-8 に示したように、式（2-1）を使用してフィッティングを行った場合、

実験値との差が見られ、145 ˚C または 155 ˚C などのより低い合成温度におい

てその差は顕著になる。特に、結晶化開始後の結晶化度が徐々に上昇する領

域では、Avrami-Erofe'ev 式を使用してフィッティングさせることは困難であ

った。すなわち合成の全期間にわたり単一のメカニズムを使用して結晶化を

解析する手法に問題があると示唆された。ここで、4 つの合成温度の結晶化曲

線の最大となる勾配がほぼ同じであることから、合成温度に関係なく、この

領域では共通の反応によって結晶化が進行したと考えた。そこで結晶化は結

晶化曲線の傾きの変曲点によって分離された 3 つの異なるメカニズムによっ

て進行したと仮定し、図 2-12 に示すように結晶化曲線を反応領域Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ

として定義した。この仮定に基づいて、各反応領域を Avrami-Erofe'ev 式を使

用して速度論的解析を行い、それぞれの反応パラメーターを算出することで、

ベータ型ゼオライト結晶化機構を定量的に評価することを試みた。得られた

各合成温度での領域Ⅰのパラメーターを表 2-2 に示した。Avrami 指数 n は合

成温度に依存しておらず、反応のメカニズムが合成温度に関係なく広範囲に

Fig. 2-12 Segmentation for the α - t curve for zeolite beta obtained from dried 

gel with the composition of Si / Al = 100, H2O content 26.7 % by 

direct heat treatment. 
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わたってランダムに変化することを示している。一方、反応速度定数は温度

とともに増加していた。この合成開始から結晶化度が徐々に上昇し始める期

間を領域Ⅰと定義した。この領域は一般的なシグモイド結晶化曲線では誘導

期と呼ばれ、主に核形成挙動に関係する。速度論的解析により、この領域の

主要な反応メカニズムはサンプル間でランダムに変化することが明らかとな

った。TEM で観察されたベータ型ゼオライト微結晶のサイズと分布は均一で

はなかった。ゼオライトの結晶化初期では、特定のタイプのビルディングユ

ニットまたはシリケートリングが形成され、これらは結晶化に有利な初期配

置を構成する。したがって、領域Ⅰは原料ゲルの調製および乾燥時に形成さ

れる初期配置の不均一性が、主要な反応メカニズムおよびサンプル間の変動

に影響したものと示唆された。各合成温度における領域Ⅱのパラメーターを

表 2-2 に示した。領域Ⅱの速度論的解析は、式（2-3）より Sharp-Hancock プロ

ットを使用して実行した。175 ˚C での速度定数の値は、勾配を 2 点のみを使

用して計算されたため、いくつかの誤差が含まれていることが予想される。

Table 2-2 Kinetic parameters derived from Avrami-Erofe’ev’s kinetic 

investigation for crystallization curves in regions I and II. 
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領域Ⅱのパラメーター n と k は、合成温度に関係なくほぼ同じ値を示した。

これより領域Ⅱでは、結晶化がすべての合成温度で共通のメカニズムによっ

て進行し、領域Ⅰでみられた不均一性は影響を及ぼさなかったことが示唆さ

れた。得られた n の値は約 1.2-1.5 であり、3 次元結晶成長（λ= 3）の場合で

は S = 2 となる。よって領域Ⅱでの結晶化の律速が拡散反応によって支配され

ていることが示唆された。R. Sprengard 28) らは、n = 1.5 が特定の数の球状粒子

が拡散律速で成長する反応に対応することを報告しており、本研究の結果と

も一致している。これは OSDA やアルミノシリケート等のゼオライトのコン

ポーネントが、ドライゲル内に存在する水によって拡散する反応であり、図

2-6 に示した結晶化度の含水率依存性を反映していると考えられる。 

領域Ⅲにおいては、すべての合成温度にて結晶化速度が減少し結晶化度が

飽和することを示している。これは、単純に未結晶相の量の減少が原因と考

えられるが、その場合、飽和する結晶化度は温度に依存しないことになる。

しかし、飽和する結晶化度は 145 ˚C と 175 ˚C の合成温度で約 20％異なって

おり、他の結晶化速度の低下メカニズムである、TEAOH の熱分解、もしくは

ケイ酸塩骨格の脱水縮合反応がおきていることを示唆している。低下メカニ

ズムをより詳細に調べるために、図 2-13 の温度プログラムに示すように領域

Ⅲに相当する時間のみ合成温度を 200 ˚C に上げて合成を行った。領域Ⅲでの

Fig.2-13 Schematic diagram of the heat-treatment condition for 

investigate crystallization mechanism in region Ⅲ (X = 145, 155 

and 175 ˚C ). 
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合成温度の上昇による結晶化の変化を表 2-3 に示しており、各合成温度にお

ける結晶化度が上昇した。このことから領域Ⅲにおいて結晶化速度が遅くな

る理由としては、より高温の合成で発生する可能性のある TEAOH の熱分解

ではなく、175 ˚C 以下で脱水縮合反応が抑制され、ゼオライト骨格の形成が

それ以上進行しなくなることを示唆している。 

 

 

Table 2-3 Change in crystallization caused by increase in synthesis temperature 

in region III. 
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2-3 結 言 

 直接加熱法により合成されたベータ型ゼオライトの結晶化挙動を調査した。

合成後 2 時間という早期の結晶化が起こり、結晶化度は乾燥ゲル中の水分含

有量の減少とともに向上する傾向が見られた。合成時間に伴う結晶成長は結

晶化量の増加と比較的よく一致していた。 Avrami-Erofe'ev の式を使用した結

晶化曲線の速度論的解析により、以下の３つの結晶化メカニズムが合成時間

の進行に伴い変化していることが示唆された。Ⅰ：ゼオライト骨格構成物の

初期配置形成、Ⅱ：拡散律速反応下での結晶成長速度の増加、Ⅲ：脱水縮合反

応の抑制による結晶成長速度の低下である。ベータ型ゼオライトの直接加熱

法における結晶化の見かけの活性化エネルギーは 31 kJ / mol と計算され水熱

合成の場合よりも低かった。以上のことからドライゲルでは乾燥プロセスに

おいて結晶化に有利な局所構造が形成されていることが示唆された。 
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第 3 章 多孔質支持体用アルミナ多孔体の微構造と特性評価  

3-1 緒 言 

セラミック系多孔質ガス分離膜の支持体材料として、アルミナ多孔体が開

発研究されてきた 1)。さらに、実際の使用時に引き起こされる急激な温度変化

によって生じる熱衝撃破壊に耐えうる高い耐熱衝撃性も併せて必要となる。

一般に、セラミック多孔体の熱機械的特性は、気孔率または気孔径の増加と

ともに低下することが知られている 2-10)。また、耐熱衝撃性評価の研究につい

ても多くあり 11-17) 、耐熱衝撃性は気孔率および気孔径で向上すると報告され

ている。ただし、これらの研究は、高気孔率（> 50 ％）または大きな気孔サ

イズ（> 1 μm）の多孔体を用いた急冷法によって実施されており多孔質支持

体で用いられる多孔体とは異なっている。ここでは気孔径がサブミクロンサ

イズのアルミナ多孔体を用いて耐熱衝撃性を赤外線放射加熱（IRH）法で評価

を行うこととした。このようにガス透過性と熱機械的特性との間にはトレー

ドオフの関係があり、多孔質支持体としてアルミナ多孔体を開発する上では、

破壊特性とガス透過性の適切なバランスをとりうる新しい気孔構造設計を確

立することが重要となる。セラミック多孔体の機械的、熱的、熱衝撃特性を

それぞれ評価した報告は多くみられるが、セラミック多孔体のガス透過性と

耐熱衝撃性を併せて評価し、その向上についての設計について報告するもの

はほとんどみられない。その設計指針の一つとして、多孔体中のアルミナ粒

子間ネッキングサイズに注目をした。ここでは部分焼結法によって作製され

たサブミクロンサイズの気孔径をもつアルミナ多孔体のガス透過特性および

熱機械的特性を評価した。まず、3-2 節では部分焼結法で作製されたアルミナ

多孔体の熱機械的物性、耐熱衝撃性評価法について研究を行い、気孔率に対

する特性の変化にについて定量的に明らかにすることを目的とした。さらに

3-3 節において粒子間ネッキングサイズが異なるアルミナ多孔体を作製して、

ネッキングサイズの定量的な評価と、それが多孔体特性に及ぼす影響につい

て検討を行い、多孔質支持体に最適な微細構造を明らかにすることを目的と

した。 
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3-2 部分焼結アルミナ多孔体の熱機械物性および耐熱衝撃性評価 

3-2-1 実験方法 

各物性評価法および使用したアルミナ多孔体試験片サイズを表 3-1 に示す。

キャピラリー（管状）形状の多孔体（CS）については、Kojima ら 1) によって

報告されたものを使用した。ただし管状形状とサイズが耐熱衝撃性やその他

の特性評価に適していなかったため、ここでは粉末成形プロセスによってバ

ルク試験片（PS）を製造した。CS と同様の方法にて作製された管状グリーン

体を粉砕し、粉砕粉末を 60 メッシュのふるいに通した後、直径 20 または 50 

mm の円盤状のダイを使用して一軸荷重（0.4 MPa）でプレスした。これらの

円柱状サンプルを部分焼結法により 1423（PS14）、1523（PS15）、および 1623

（PS16）K の温度で 30 分間大気中にて焼結した。焼結温度を変えることによ

りアルミナ多孔体の気孔率を制御した。同じ粉砕粉末を使用し、1423 K で焼

結したシート成形プロセス（SS）によって異なる気孔径のアルミナ多孔体を

作製した。 

 

 

Table 3-1. Experimental conditions and specimen sizes in the measured properties. 
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各物性評価法は以下に示した方法によりそれぞれ評価した。緻密体アルミ

ナの各物性値 σ0、E0、K0、およびλs の値は過去の論文を参照した 18)。気孔率

はアルキメデス法によって次式を用いて計算した。 

    









a

opopt PPP 11     （3-1） 

ここで、Pt は総気孔率、Pop は開気孔率、ρa はみかけ密度、ρ は理論密度で

ある。平均気孔径は、水銀ポロシメータ（島津製作所製、PORE SIZER9320 お

よび Micrometrics 製、AUOTPORE III）により評価した。 

ガス透過性能は、窒素ガスを用いて定圧体積法により透過率（QN2）により

測定した。円板状サンプルをシーラントで石英管ホルダーに固定し、自作し

たに加圧型ガス透過測定装置に入れ、窒素ガス供給側と透過側の圧力差（Δ

P）を固定し、透過ガスの窒素モル流量、VN2（mol s-1）は石鹸膜流量計で測定

した。窒素透過率は次式によって算出される。 

𝑄ேଶ ൌ
௏ಿ మ

஺ሺ௣భି௣మሻ
      （3-2） 

ここで、A（m2）は膜面積、p1（Pa）と p2（Pa）は、それぞれガス供給側お

よび透過側の圧力である。 

破壊強度、弾性率および破壊靭性は、電気炉を備えた万能試験機（インスト

ロンジャパン製 Model5582）によって評価した。破壊強度試験法は、直方体

状試験片を用いた 3 点および 4 点曲げの場合は JIS R160119) に基づいて行っ

た。円管状試験片の曲げ試験強度 σCは次式にて計算した。 

 4
1

4
2

28

DD

LPD f
C






     

（3-3） 

ここで、Pfは破壊荷重、D2 は円管外径、D1 は内径および L は下部スパン長

である。弾性率は、アルミナ製の押し棒に連結されたひずみゲージによって

試験片の上部荷重点直下の変位量を測定し、3 点曲げ試験から得られた応力

－ひずみ曲線の勾配を測定することによって JIS R160220) に基づいて評価し

た。破壊靭性は試験片にVノッチ予き裂を導入し SEVNB法により評価した。

V ノッチ先端の曲率半径は約 20 μm であり、破壊靱性は JIS R160721) に基づ

いて評価した。熱伝導率は JIS R161122) に基づいてレーザーフラッシュ熱定
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数分析装置（Netzsch 製 LFA427 およびアルバック理工製 TC-7000）で測定

し、熱膨張係数は JIS R161823) に基づいて示差熱膨張計（島津製作所製 

TMA-50 およびリガク製 TMA8311）で測定した。多孔体の微細構造につい

ては走査型電子顕微鏡（SEM）（日本電子製 JSM-6360LV）で観察した。 

多孔体の物性における気孔率依存性は様々なモデルが提案されており、本

論文でも多数を参照している。これらの物性の中で、熱伝導率については本

論文の中で繰り返し参照するためここでまとめて記述する。閉気孔からなる

多孔体の熱伝導率のモデルについては Russel の式 24) が提案されている。 

𝜆 ൌ 𝜆௦
௉మ/యା఑൫ଵି௉మ/య൯

௉మ/యି௉ା఑൫ଵି௉మ/యା௉൯
    

𝜅 ൌ ఒೞ
ఒ೑

  

（3-4） 

ここで、λs は多孔体中の固相部分の熱伝導率、λf は流体部分（空気）の熱

伝導率、P は気孔率である。また、開気孔からなる多孔体については、Effective 

medium percolation theory （EMPT）25) に基づいた以下の式が提案されている。 

𝜆 ൌ ଵ

ସ
ቆ𝜆௙ሺ3𝑃 െ 1ሻ ൅ 𝜆௦ሺ2 െ 3𝑃ሻ ൅ ቄൣ𝜆௙ሺ3𝑃 െ 1ሻ ൅ 𝜆௦ሺ2 െ 3𝑃ሻ൧

ଶ
൅ 8 ⋅ 𝜆௦ ⋅ 𝜆௙ቅ

భ
మቇ       

（3-5） 

また、式（3-5）を変形すると、以下の式（3-6）より多孔体の熱伝導率測定値

を用いて固相部分のみの熱伝導率λs を算出できる。 

𝜆௦ ൌ
ଶఒమିఒఒ೑ሺଷ௉ିଵሻ

ఒ೑ାఒሾଷሺଵି௉ሻିଵሿ        

（3-6） 

 多孔体の耐熱衝撃性は淡路ら 26-29) によって開発された赤外線放射加熱

（IRH）法および熱衝撃パラメーターにより評価された。 

図 3-1 に示すように、熱衝撃強度 R1c試験用に薄い円板状の試験片を、熱衝

撃破壊靭性 R2c試験用には、円板試験片の外周部に V ノッチ（ノッチ長さ c を

加工したものを使用した。2 つの熱電対を円板の中心から任意の位置でディ

スク表面に対称的に取り付け、破壊点での加熱効率と温度を推定できるよう

にした。赤外線吸収のために、円板両面の加熱領域（直径 2a）にグラファイ

トをコーティングした。IRH 法に使用した赤外線放射加熱装置（サーモ理工

製 TH-4K）を図 3-2 に示す。加熱領域以外の赤外線照射と空気対流による放

熱を防止するために、円板試験片の周囲を断熱ウールで覆った。赤外線は試
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料の両側にある 2 つの赤外ランプから、楕円体ミラーと石英棒を介して放射

し、赤外ランプに供給される電力が設定値に達した後、アルミニウムシャッ

ターを開いてディスクの中心へ照射した。照射された赤外線による円板の中

心と円周の温度差から発生する熱応力によって熱衝撃破壊が生じる。亀裂伝

播の開始時間は、セラミックス製導波棒を介して試験片に接触させたアコー

スティックエミッション（AE）マイクにより測定した。 

耐熱衝撃性を示す熱衝撃パラメーターは熱衝撃強度 R1c および熱衝撃破壊

靭性 R2c が定義されており、物性値による計算値（Calculated R1c および R2c）

それぞれ以下の式となっている。 



E

R f

c 1
 ［W･m-1］    （3-7） 



E

K
R IC

c 2
 ［W･m-0.5］    （3-8） 

 は熱伝導率、f は破壊強度、KIC は破壊靱性 E は弾性率,  は熱膨張率

である。式（3-7）および（3-8）に赤外線放射加熱法における各試験条件を代

入することで以下の実験値（Experimental R1c および R2c）が得られる。 

 2
0

1 r/aH
SR c 


   ［W･m-1］  （3-9） 

 2
0

2 r/aH
cNR Ic 

  ［W･m-0.5］.         （3-10） 

 は加熱効率、ω はランプへの供給電力、H は円板試験片の厚さ、a は加

熱領域の半径、r0 は円板試験片の半径、c はノッチ長さ、S は無次元熱応力、

NI は無次元応力拡大係数である。S および NI は加熱中の円板の過渡的な温度

分布により計算される時間の関数であり、破壊時の値は AE により決定され

た破壊時刻により求められる。 
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Fig. 3-2 Schematic diagram of thermal shock test by infrared radiation 

heating method. 

Fig. 3-1 Schematic diagram of disk specimens in infrared radiation heating 

method. 
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3-2-2 結果と考察 

3-2-2-1 機械的特性評価とその気孔率依存性 

図 3-3 に作製されたアルミナ多孔体の気孔率と平均気孔径（d）を示した。 

Fig. 3-4 SEM image of the as-sintered surface of porous alumina sample, PS14. 

Fig.3-3 Porosity and mean pore sizes of tested porous alumina. 
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PS の気孔率は焼結温度の上昇とともに減少したが平均気孔径は PS シリーズ

間でほぼ同じ（約 0.1 μm）であった。アルミナ多孔体物性に及ぼす気孔率の

影響は、PS シリーズの比較により評価可能であり、一方、CS、SS、PS15 の

気孔率はほぼ同じであるため、気孔径の影響を評価することができる。図 3-

4 は PS14 における表面の典型的な SEM 画像を示しており、アルミナ粒子と

その粒子間ネッキングの成長はみられなかった。 

図 3-5 は、CS における３点曲げ強度σc温度依存性を示しており、温度の上

昇とともにわずかに減少し 1073 K での強度は室温に比べて約 7 ％低下した。

室温での破壊強度のワイブル係数（m = 15.2）は、同じ作製法の試験片を用い

た他の研究における結果と一致し 1), 30)、破壊強度のばらつきは温度の上昇と

ともに増加する傾向であった。西川ら 2）は、アルミナ多孔体（気孔率 40 ％、

気孔径 1.5-10 μm）では、1073 K の破壊強度が室温に比べて約 10％低下した

と報告している。この結果は破壊強度の温度依存性に対する気孔径の影響が

それほど大きくないことを示唆している。図 3-6 に PS、CS の気孔率と室温で

の曲げ強度の関係を示しており、強度は気孔率の増加とともに減少した。気

孔率（P）と破壊強度（σ）の関係については多くの研究が行われており、次

式が Ryshkewitch31）と Knudsen32）によって提案されている。  

   bPexp  0      （3-7） 

ここで、σ0 は P = 0 での破壊強度、b は片対数プロットの傾きから評価され

た定数である。 PS の b（5.2）は、アルミナ多孔体の他の研究の b（5.1）と一

致した 33)。Eudier は、マトリックスの最小断面積のモデルによって次の式を

提案している 34)。 

 32
0 1 /KP      （3-8） 

ここで、K =π（3 /4π）2/3である。２つの計算式による値と比較すると、実

験値は式（3-8）に一致しているようにみえる。部分焼結法によって製造され

たサブミクロンの気孔径を有するアルミナ多孔体の破壊強度に関する他の研

究においても式（3-8）と一致している 35)。 
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Fig.3-6 Porosity dependence of fracture strength in PS, and comparison with CS. 

Fig.3-5 Temperature dependence of fracture strength in CS. 

Eq. (3-1) 
Eq. (3-2) 
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図 3-7 は、室温における PS の気孔率と弾性率 E の関係を示しており、破壊

強度と同様に気孔率の増加とともに減少した。PS の弾性率は同じ気孔率でサ

ブミクロン 35-37) またはミクロンオーダーの気孔サイズ 3), 35) を有するアルミ

ナ多孔体とよく一致している。気孔率を弾性率の関係では次式が Spprigs38) と

Knudsen39) によって提案されている。  

𝐸 ൌ 𝐸଴ 𝑒𝑥𝑝   ሺെ𝑏𝑃ሻ     （3-9） 

ここで、E0 は P = 0 での弾性率、b は定数である。式から計算された PS の b

（6.3）であり、サブミクロン（6.5）35) およびミクロン（4.0-4.335），4.039)）の

気孔サイズを有する他のアルミナ多孔体と比較して、サブミクロンの気孔径

を有するアルミナ多孔体のb値は、ミクロンの気孔径のそれよりも高かった。

この結果は高気孔率領域でサブミクロンの気孔サイズを持つアルミナ多孔体

の弾性率が低いことに起因している。部分焼結法でのサブミクロン気孔サイ

ズのアルミナ多孔体は、より低い焼結温度で焼結されるため、図 3-7 に示す

ように、アルミナ粒子のネック成長が不十分であり低い弾性率が現れること

が報告されている 35)。部分焼結アルミナ多孔体の弾性率については次式が提

案されている 36-37)。 

𝐸 ൌ 𝐸଴ ቀ1 െ ௉

௉బ
ቁ
௡

     （3-10） 

ここで、E0 は P = 0 での弾性率、P0 は試験片の成形時のグリーン体の気孔率

（PS で約 65％）、n は定数である。 PS の n（1.38）は、他の研究（1.35）36)と

ほぼ一致する結果となった。図 3-8 は、室温での PS における気孔率と破壊靭

性 KICの関係を示しており気孔率の増加とともに減少した。次式は、部分焼結

アルミナ多孔体の破壊靭性と弾性率において提案されている 36-37)。 

𝐾 ൌ 𝐾଴ ቀ1 െ ௉

௉బ
ቁ
௡

     （3-11） 

ここで、K0は P = 0 での破壊靭性であり PS の n（1.13）は、他の研究（1.15）

とほぼ一致した 36)。 
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Fig.3-8 Porosity dependence of fracture toughness in PS. 

Fig.3-7 Porosity dependence of Elastic modulus in PS. 

Eq. (3-3) 

Eq. (3-4) 

Eq. (3-5) 
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3-2-2-2 熱的特性評価とその温度および気孔率依存性 

図 3-9 は、PS における熱伝導率λの温度依存性を示した。熱伝導率は温度

の上昇および気孔率の増加とともに減少した。式（3-4）の Russel の式より計

算した値（実線）を図 3-9 の実験プロットと比較したが、これらの値は実験値

と一致しなかった。本研究での熱伝導率は、これらの式や他の研究によって

評価された値よりも明らかに低かった 40-41)。図 3-4 に示すように、部分焼結

におけるアルミナ多孔体の固相部分は、緻密アルミナのそれよりも低いと考

えられる。したがって、ここではλs も気孔率（焼結温度）に依存すると考え、

緻密アルミナを用いて式（3-4）で計算した値をλs に用いて計算の修正を行

った。修正した値（破線）は実験値とほぼ一致することがわかった。図 3-10

は、PS における熱膨張係数αの温度依存性を示しており温度の上昇とともに

増加した。他の物性と異なり、熱膨張率は気孔率によって変化はみられなか

った。他の研究において気孔率 0.3 と 0.7 のアルミナ耐火物は同じ熱膨張係数

を示しており 42)、この結果は、アルミナ多孔体の熱膨張が気孔率などの多孔

体構造の影響を受けないことを示唆している。 
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Fig.3-10 Temperature dependence of in thermal expansion 

coefficient in PS, and comparison with CS. 

Fig.3-9 Temperature dependence of thermal conductivity in PS. 

Eq. (1-8) 
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3-2-2-3 耐熱衝撃性評価とその気孔率、気孔径および温度依存性 

熱衝撃強度試験後のアルミナ多孔体（PS）試験片の写真を図 3-11に示した。

円板端の内側 2〜3 mm で破壊が発生しており（矢印部）、ディスクの中心に

向かって直線に亀裂が伝播した後分岐していた。この亀裂伝播のパターンは、

緻密体セラミックスの熱衝撃試験でも観察されている 18)。40 ％以上の気孔率

の高い試験片では亀裂は分岐することなくディスクの反対側の端に向かって

直線的に伝播した。熱衝撃試験で検出された AE 信号を図 3-12 に示す。加熱

開始時間はシャッター音で決定し、加熱開始から 1.85 秒後に熱衝撃破壊の AE

Fig. 3-12 AE signal of thermal shock test.  

Fig. 3-11 Photograph of fractured specimen after thermal shock strength test. 
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信号が明確に検出されている。水中急冷法において、AE の発生回数は熱衝撃

試験後の亀裂の数または試験片の残存強度と相関しているが 43-44)、IRH 法で

は、図 3-11 に示すように大きな亀裂進展が一度で伝播するため、各テストで

AE 発生回数は変化しなかった。多孔体材料では、AE は気孔内の散乱によっ

て容易に減衰するため、水中急冷法での熱衝撃破壊の AE は沸騰水のノイズ

等により検出が困難であったが、IRH 法では、セラミック多孔体を用いた場

合でも、ノイズの影響を受けずに AE を明確に検出することができた。破壊

時刻の正確な測定により、熱応力解析と耐熱衝撃性の定量的評価が可能にな

るため、IRH 法は、セラミック多孔体の耐熱衝撃性に有効であることが示さ

れた。 

図 3-13 は PS における R1cの実験値および計算値の関係を示しており R1cは

気孔率の増加より減少した。気孔率の異なるすべての試験片について実験値

と計算値はよく一致しており、アルミナ多孔体の熱衝撃強度は材料物性によ

っても評価することができる。図 3-14 は PS における R2cの実験値および計算

値の関係を示した。実験値は気孔率の増加とともに減少し、すべての気孔率

で R1cよりも大きなバラツキを示し、実験値は計算値との一致がみられないこ

とがわかった。過去の緻密体セラミックを用いた研究では両者はよく一致し

ており 18)、この不一致は多孔体を用いたことが原因であることが示唆された。

R2cの実験値は PS14 ではよく一致しているが PS15 および PS16 で計算値より

も高かった。 R1c では不一致が見られなかったため、熱衝撃試験片のノッチ

先端の応力拡大係数の緩和により、応力拡大係数の臨界値を過大評価してい

ることが示唆された。この緩和が気孔の存在によって引き起こされた場合、

気孔分布の不均一性がより顕著になる気孔率の低い試験片では、応力拡大係

数のより高いバラツキを示すと考えられる。さらに、熱衝撃試験の円板試験

片の厚さは、SEVNB 破壊靱性試験片よりも薄かった。薄いディスクではノッ

チ形状が変形しやすく、この変形により応力拡大係数の緩和が促進される可

能性がある。これらの影響は円板試験片の厚さを調整することで回避できる

ものと考えられる。 
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Fig.3-14 Comparison of experimental and calculated 
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Fig.3-13 Comparison of experimental and calculated thermal shock strength in PS. 
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実験値と計算値がよく一致した熱衝撃強度の気孔率依存性について評価を

行った。気孔率の増加によって弾性率 E、破壊強度σ、および熱伝導率λは減

少し熱膨張率 α は変化しないため、式 （3-7）より E の減少は熱衝撃強度を

向上させるが、σおよびλの減少はそれを低下させることが示唆される。図

3-15 は PS および SS における気孔率と R1c の実験値の関係を示しており、PS

よりも気孔径が大きい SS は、同様の気孔率を持つ PS15 よりも低い R1c を示

した。アルミナ多孔体の気孔径と破壊強度は、次式のような関係が報告され

ている 3)-4)。 

  
d

f

1
       （3-12） 

したがって、破壊強度は気孔径が大きくなるにつれて低下するため、熱衝撃

強度も気孔径の増加とともに減少することが考えられる。 

管状形状のため熱衝撃試験ができない CS の熱衝撃強度を推定するために、

各物性の気孔率依存性の式（3-8）、（3-10）、および修正を行った式（3-4）、さ

らに α の近似式を式（3-7）に代入して、熱衝撃強度の気孔率依存式（破線）

を求めた。この気孔率依存式は PS の実験値と良好な一致を示し、CS の R1c は

P = 0.44 で 377 W / m と予測できた。もし破壊強度を除いた材料物性が気孔径

によって変化しないとすれば式（3-12）から熱衝撃強度も d-0.5 に比例するた

め、CS の R1c は 336 W / m と予測される。アルミナ緻密体の熱衝撃パラメー

ターは以前の研究で評価されており R1cが 3000 W / m、R2cが 50 W /m0.5であ

った 18)。本研究で作製された部分焼結によるサブミクロン気孔径アルミナ多

孔体の耐熱衝撃性は、アルミナ緻密体の耐熱衝撃性よりも低いことが示唆さ

れた。図 3-16 は各物性値の温度依存性の近似式を式（3-7）に代入して計算さ

れた R1cの温度依存性を示しており、温度とともにλが減少し、α が増加する

ため、R1cは温度が上昇すると減少することが示唆された。例えば、水素ガス

分離膜は 873〜1073 K の反応温度で使用されるため、実際の使用環境での熱

衝撃強度は1073KとすればPS14では約70 W / mまで減少することがわかる。

他の物性と同様に、耐熱衝撃性についてもアルミナ多孔質支持体を実際に使

用する温度で評価することが重要であり、本評価法を用いることでより精度

の高い多孔体設計指針が得られるといえる。 
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Fig.3-16 Temperature dependences of thermal shock strength in PS. 

Fig.3-15 Porosity dependence of thermal shock strength in PS, 

and comparison with SS and predicted values of CS. 

Eq. (1-11) 
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3-3. 部分焼結アルミナ多孔体の粒子ネッキングに着目した特性評価  

3-3-1 実験方法 

本研究に用いられたアルミナ多孔体は企業より提供され気孔径は 0.17 μm

（PA-1）および 0.70 μm（PA-2）である。それぞれの気孔率は PA-1 では 23 ％

（P23）、32 ％（P32）、38 ％（P38）、42 ％（P42）、45 ％（P45）および PA-

2 では 43 ％（P43）、45 ％（P45）である。部分焼結法により作製されており、

助剤等は用いず原料粒径および焼結温度を変えることにより気孔率と気孔径

を系統的に制御している。平均気孔径および気孔率は、多孔体の微細構造は、

SEM によって観察し、粒子サイズと粒子ネッキングサイズは、アルミナ多孔

体の研磨面の SEM 顕微鏡写真から測定した。粒子サイズは切片法によって評

価し、見かけの粒子間ネッキング断面積 S は、等大球形焼結モデルによって

推定した。これは SEM 顕微鏡写真から直接測定されたアルミナ粒界長さ L を

使用して、式 S =π（L / 2）2 によって計算した。これらの評価はすべての多

孔体サンプルについて各 100 箇所について行った。表 3-2 に試験方法と試験

片のサイズを示した。各物性は 3-2 節で示した方法にて評価した。 

 

Table 3-2. Testing methods and specimen sizes for property measurements. 
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3-3-2 結果と考察 

3-3-2-1 多孔体微構造および粒子ネッキングとガス透過特性 

図 3-17 に PA-1 および PA-2 アルミナ多孔体の気孔径分布を示した。 PA-1

はいずれもモノモーダルな分布を示しており、結果として得られた平均気孔

径は約 0.17 μm であり、PA-2 はわずかにバイモーダルな分布を示し、平均気

孔径は約 0.70 μm であった。図 3-18 には焼結アルミナ多孔体サンプルの研磨

面の典型的な SEM 画像を示しており、PA-1 の場合は気孔率の減少に伴い粒

子サイズと粒子ネッキングサイズが増加しており、PA-1 と PA-2 を比較する

と、PA-2 サンプルの粒子サイズと粒子ネッキングサイズが大きく見える。そ

こで PA-1 と PA-2 の粒子径の分布と粒子ネッキングサイズについて SEM か

ら定量的に評価した。 

Fig. 3-17 Pore size distributions for PA-1 and PA-2 measured by mercury porosimeter. 
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Fig. 3-18 SEM micrographs of the polished surface in PA-1 and PA-2.  
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図 3-19 は、PA-1 と PA-2 の平均粒子径と粒子間ネッキング断面積の評価結

果を示した。PA-1 の粒径は気孔率の減少とともに増加したが、PA-2 の粒径は

ほぼ同じであった。同じ気孔率においては PA-2の粒径は PA-1よりも大きく、

PA-1-P23 の粒径は PA-2 とほぼ同じとなった。PA-1 および PA-2 の粒界長さお

よび粒子ネッキング断面積は、気孔率の減少とともに増加した。PA-2 の値は、

PA-1 の値よりも大きく、たとえば PA-2-P45 の粒子間ネッキング断面積は PA-

1-P45 の約 15 倍であった。 

図 3-20 はアルミナ多孔体の窒素透過率を示した。両者とも気孔率の増加と

ともに増加し PA-2 の透過率は PA-1 よりも高い値を示し、たとえば PA-2-P45

のパーミアンスは PA-1-P45 の約 6.8 倍であった。透過率は気孔率と気孔サイ

ズの増加とともに増加し 1)-2), 4), 8)、粘性流の式を使用して表すことができる。 

 𝑄 ൌ ρ
ௗమ

ଷଶఎ

ሺ௉ಹା௉ಽሻ

ଶோ்௅
     (3-13) 

ここで、Q は透過率、ρ は気孔率、d は気孔径、ηは窒素ガスの粘度、PHは

ガス供給側圧力、PLはガス透過側圧力、R はガス定数、T は温度、L はサンプ

ルの厚さを示す。式（3-13）から算出された PA-2-P45 と PA-1-P45 の透過率の

際は約 17 倍であり、実験値の差は計算された差よりも小さくなった。 PA-2

の気孔径分布はバイモーダルであり、図 3-17 に示すように、モードの小さい

気孔は PA-2 の透過率を低下させた可能性がある。式（3-13）より、透過率は

気孔径の 2 乗に比例するため、気孔率を増加させるよりも気孔径を大きくす

ることが、アルミナ多孔体のガス透過性能を高めるためのより効果的な手段

であるといえる。 
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Fig. 3-19 Grain size and grain necking size for PA-1 and PA-2 evaluated from SEM 

micrographs for (a) average grain size, (b) average grain boundary 

length, and (c) grain necking cross-sectional area. 
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Fig. 3-20 Porosity dependence of nitrogen gas permeance for 

PA-1 and PA-2 under different pressures. 
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3-3-2-2 粒子ネッキングに着目した機械的および熱的特性評価 

図 3-21 に 4 点曲げ試験で測定した気孔率と破壊強度の関係を示す。破壊強

度は気孔率の増加とともに減少し、気孔率 40 ％を超える PA-2 は PA-1 より

わずかに破壊強度が高かった。破壊強度は気孔径の増加とともに減少するこ

とが報告されており 2-4)、式（3-12）が用いられている。この関係より、同じ

Fig. 3-21 Porosity dependence of four-point flexural strength for PA-1 and PA-2. 

Fig. 3-22 Porosity dependence of elastic modulus for PA-1 and PA-2. 
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気孔率において PA-2 の破壊強度は、PA-1 の破壊強度の半分となるはずであ

る。PA-2 は PA-1 よりも気孔径が大きいにもかかわらず、結晶粒のネッキング

が大きいため、PA-2 では破壊強度の低下が抑制されていることが示唆された。

図 3-22 は気孔率と弾性率の関係を示しており、気孔率の増加とともに減少し、

気孔率 40％を超える PA-2 においては PA-1 の弾性率よりも高かった。以上の

ように、粒子間ネッキングの増加は、大きな気孔径を有するアルミナ多孔体

の機械的特性を高めるのに効果的であることが示唆された。 

図 3-23 には室温でのアルミナ多孔体の気孔率と熱伝導率の関係を示した。

熱伝導率は気孔率の増加とともに減少し、PA-2 の熱伝導率は同じ気孔率の

PA-1 の熱伝導率よりも明らかに高い値を示した。式（3-4）の Russel の式から

計算された値（破線で表示）を実験データと比較したところ、実験値は計算

された線よりはるかに低い値を示した。これは気孔の種類によることが報告

されており 45)、立方体の閉気孔をモデルとしているが、図 3-18 の SEM 観察

結果より本多孔体はほぼ開気孔となっている。開気孔をモデルとする多孔体

の熱伝導率は、EMPT から式（3-5）より計算することができる。式（3-5）を

Fig. 3-23 Porosity dependence of thermal conductivity at room temperature 

for PA-1 and PA-2. 

Eq. (3-4) 

Eq. (3-5) 
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使用して計算された値を実線で示しており、実験値と比較的よく一致してい

ることがわかる。ただ PA-1 シリーズの気孔率の大きなサンプルでのずれが見

られるが、これは粒界での熱抵抗に起因する可能性が考えられる 24)。アルミ

ナ多孔体の固相部分の熱伝導率λs は、式（3-6）を使用して計算することが

でき、λs と粒子間ネッキング断面積との関係を図 3-24 に示した。PA-1 のλ

s はネッキングの増加に伴いほぼ直線的に増加しており、固相部分における多

結晶体の粒子間接触による熱流路の増加が原因である可能性がある。 PA-2 の

λs は、同じ気孔率の PA-1 よりも高く、低気孔率の PA-1 とほぼ同等の値を示

しており、粒子間ネッキングの熱伝導率への依存性は、PA-1 と PA-2 で異なっ

ていることがわかる。粒子サイズの異なる多孔体の熱伝導率には、粒子間ネ

ッキング面積の比較だけでは不十分であることが示唆された。そこで PA-2 の

固相部分のより高い熱伝導率の原因を精査するために、粒界の熱抵抗と結晶

粒径の寄与について検討した。Smith らは、多結晶体の熱伝導率の推定におい

て、固相領域の粒界の熱抵抗を考慮に入れた次式を提案している 46)-47)。 

𝜆௦ିଵ ൌ 𝜆௚௥௔௜௡
ିଵ ൅ 𝑛𝑅௜௡௧

∗      （3-14） 

ここで、λgrainは完全に緻密なアルミナの熱伝導率、n は熱流が交差する単

Fig. 3-24 Relationship between grain necking cross-sectional area and 

thermal conductivity of solid part. 
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位長さあたりの粒界の数、R*
int は粒子間界面の熱抵抗である。フォノン－フ

ォノン散乱によって支配される温度範囲では次のように表すことができる。 

       （3-15） 

ここで、a は定数、T は温度（K 単位）、ϕ *は平均粒子径である。式（3-14）

より、界面熱抵抗 R*
int の値は図 3-25 に示す熱抵抗率（𝜆௦ିଵ）と粒径の逆数（n）

のプロットの傾きから推定でき、その平均値は 1.9 x 10-8 m2 KW-1 となった。

ただし、PA-1 ではより密度が高く大きな粒径のサンプルでは界面の熱抵抗が

低下しており、より気孔率の高い PA-1-P42 および PA-2-P43，P45 を比較する

と、粒子径に加えて別の要因が熱伝導率に影響を与えることを示唆している。

そのため、各サンプルについて 373〜1073 K の範囲で熱伝導率の温度依存性

を測定し、𝜆௦ିଵと T のプロットを直線近似して T=0 K における切片に外挿す

ることにより、式（3-15）と平均粒子径の値を使用して各サンプルの R*
int の

値を評価することとした。図 3-26 は、PA-1 および PA-2 の界面熱抵抗 R*
int を

示しており、これらの平均値は図 3-25 の評価とよく一致していた。PA-1 の場

*

*
int1


 R

aTs 

Fig. 3-25 Average interfacial thermal resistance derived from 

inverse grain size and inverse λs. 
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合、R*
int は粒径が小さく最も気孔率高いもので最も高く（2 x 10 10-8 m2 KW-

1）気孔率が 40 ％未満のサンプルのでは半分に減少した。PA-2 では同じ気孔

率の PA-1 よりも低い値を示しており、粒界での熱抵抗の減少が粒子間ネッキ

ングサイズの増加に起因する可能性があり、PA-2 のように気孔率が高く気孔

径が大きい多孔体の熱伝導率を改善するために有効であることが示唆された。

図 3-27 に PA-1 と PA-2 の熱膨張係数 α の気孔率依存性を示した。他の物性と

は異なり熱膨張係数は気孔率や気孔径への依存は見られなかった。過去の研

究においても異なる気孔率のアルミナ多孔体の熱膨張係数はほぼ同じであり

10), 42)、アルミナ多孔体の熱膨張は気孔の微細構造や粒子間ネッキングの影響

を受けないことがわかる。 

 

 

 

 

Fig. 3-26 Porosity dependence of interfacial thermal resistance 

for PA-1 and PA-2. 
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3-3-2-3 粒子ネッキング強化の耐熱衝撃性、支持体性能への効果 

図 3-28 に IRH 法で評価した PA-1 および PA-2 の気孔率と熱衝撃強度の関

係を示しており、アルミナ多孔体の熱衝撃強度は気孔率の増加とともに減少

した。3-1 章において、熱衝撃強度の気孔率依存性は熱機械的特性に基づいて

計算された熱衝撃強度とよく一致することを示した。ここでも図 3-29 に示す

ように PA-1 および PA-2 の熱衝撃強度は実験値と計算値がよく一致している

ことがわかる。したがって、それらの材料物性から推定することができる。

気孔率の増加に伴う熱衝撃強度の低下は、破壊強度と熱伝導率の低下に起因

している。 PA-2 の熱衝撃強度は気孔率 40 ％以上で PA-1 よりも高く、PA-2

は PA-1 の約 1.5 倍であった。図 3-28 に示すように、3-1 節において、気孔径

が 0.10 および 0.25 μm のアルミナ多孔体の熱衝撃強度を評価しており 10)、そ

の結果と比較すると、PA-1 の気孔率依存性と 0.10 μm の結果はよく一致して

いるが 0.25 μm ではより低い値を示している。これは粒子間ネッキングを拡

大せずに気孔径のみを大きくすると、熱衝撃強度低下してしまうことを示唆

している。PA-2 では気孔径が大きくなったにもかかわらず粒子間ネッキング 

Fig. 3-27 Porosity dependence of thermal expansion coefficient for 

PA-1 and PA-2. 
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Fig. 3-28  Porosity dependence of thermal shock strength for 

PA-1, PA-2 and comparison with the previous data. 

Fig.3-29 Relationship between experimental and 

calculated thermal shock strength. 
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の増加にともなう破壊強度の低下の抑制と熱伝導率の向上より熱衝撃強度が

向上したものと考えられる。図 3-30 ではガス分離膜多孔質支持体の性能評価

の例として、本研究で評価された多孔体の熱衝撃強度とガス透過率の関係を

示した。一般に、多孔体を多孔質支持体に使用する場合は分離活性層や中間

層のコーティングによって透過率が大きく低下するため、支持体単体では 10-

5 mol m-2 s-1 Pa-1 以上の透過率を有することが望ましい 1)。必要とされる熱衝撃

強度は使用環境によって異なるが、もし 500 W m-1 が必要となる場合では、

PA-2-P43 のみが性能を満たす多孔体となる。PA-1 と PA-2 との比較で明らか

なように、気孔率や気孔径を小さくすることで耐熱衝撃性は向上するが透過

率が不十分となってくる。このような二律背反を克服する手段として、PA-2

のように粒子間ネッキングを増大させることで、透過率を低下させることな

く、耐熱衝撃性の低下を抑制、さらには改善できることが明らかとなった。 

Fig.3-30  Relationship between thermal shock strength and permeance with 

different porous microstructure. (Size of plotted points represents 

grain necking cross-sectional area) 
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3-4. 結 言 

 多孔質支持体に用いられる、部分焼結法により作製されたアルミナ多孔体

について熱機械的物性および耐熱衝撃性を赤外線加熱法により評価した。破

壊強度は温度によって変化しなかったが、気孔率によって減少し、破壊靭性、

弾性率、熱伝導率も気孔率とともに低下した。熱膨張係数は気孔の有無によ

って変化しなかった。アルミナ多孔体の赤外線法綾加熱法による熱衝撃試験

は、明瞭な熱衝撃破壊を起こすことができ AE 測定によって破壊時刻も特定

が可能であった。その耐熱衝撃性は実験的な熱衝撃パラメーターによって定

量的に評価することができた、アルミナ多孔体の熱衝撃パラメーターは、緻

密体アルミナよりも低く、破壊強度、破壊靭性、および熱伝導率の低下によ

り気孔率の増加によって減少した。実験的な熱衝撃強度は、材料特性によっ

て評価された計算値とよく一致した。このために、熱衝撃試験が困難な形状

のサンプルにおいても熱衝撃強度の推定が可能であり、また、実際の使用温

度での耐熱衝撃性についても推定が可能であった。 

一方、アルミナ多孔体の粒子間ネッキングに着目した検討においてはネッ

キングサイズの異なる２種類のアルミナ多孔体を同様の手法にて評価を行っ

た。結晶粒径と粒子間ネッキングサイズは SEM 観察より測定し、その相違を

定量的に評価した。ガス透過性は、気孔率と気孔径サイズの増加とともに増

加した。同じ気孔径の多孔体では、気孔率が高くなると、破壊強度、弾性率、

熱伝導率、および熱衝撃強度が低下した。ただし、アルミナ粒子間のネッキ

ングが大きな PA-2 は、気孔径が大きいにもかかわらず、PA-1 より優れた物性

を示した。特に PA-2 の高い熱伝導率の原因については、界面熱抵抗による解

析により、粒径と粒界ネッキングサイズの寄与を定量的に評価することがで

きた。粒子間ネッキングを増大させることで、ガス透過率および破壊強度を

低下させることなく、熱伝導率の向上により耐熱衝撃性の改善ができること

を明らかとした。 
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第 4 章 板状粒子を用いた高気孔率アルミナ多孔体の微構造と特性評価 

 

4-1. 緒 言 

現在までに、より高い気孔率を持つアルミナ多孔体の作製の研究が多数行

われてきた 1-9)。中でも近年では高い異方性形状を持つ板状粒子を使用して、

気孔率の高いアルミナ多孔体を作製できることが報告されている 10-13)。板状

粒子を焼結すると、粒子が様々な方向にて接合しカードハウスのような構造

を容易に形成して気孔率を容易に高めることができる。さらに、板状粒子ア

ルミナ多孔体の機械的特性の改善は、化学溶液への浸漬と再加熱処理によっ

て行われている 10-12)。ただし、アルミナ多孔体の作製に使用された板状粒子

の種類はいずれも１つのグレードのみであり、その粒径や形状等の変化がア

ルミナ多孔体の物性にどう影響するかはあまり明らかとなっていない。 

4-2 節では、様々な粒径、アスペクト比、凝集形態をもつ 4 種類の市販の板

状粒子を使用した。板状粒子からのカードハウス構造の形成と高気孔率化を

促進するために、数マイクロメートルのサイズの酵母菌を造孔剤として添加

した。酵母菌は、アルミナを含むセラミック多孔体を作製するための気孔形

成剤として使用されてきた 14–17) が、板状粒子と酵母菌の組み合わせはまだ試

みられていない。板状粒子の種類、酵母菌の添加量および焼成温度をパラメ

ーターとして、作製された高気孔率多孔体の気孔率および気孔径と熱伝導率

との関係を評価することとした。 

また、カードハウス構造をもつ板状粒子アルミナ多孔体では、その粒子形

状から焼結時に粒子間ネッキングの接合および成長がおきにくく、強度や熱

伝導率が低いと予想されるため、ネッキング部を集中的に強化できれば気孔

量を減少させずに、強度および熱伝導率が向上をできるものと期待できる。

4-3 節では、板状アルミナ粒子に造孔剤としてコーンスターチを添加してアル

ミナ多孔体を作製した。その多孔体に、TEOS（テトラエチルオルトシリケー

ト）溶液を浸漬、乾燥、および再加熱の過程を繰り返し行うことにより、シリ

カ相もしくはムライト相を生成させることでネッキング部の強化を狙った。

得られた複合アルミナ多孔体の気孔率、圧縮強度および熱伝導率を評価しそ

の XRD 解析による相分析からその強化機構について考察した。 
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4-2. 板状粒子アルミナ多孔体の酵母菌を用いた高気孔率化 

4-2-1. 実験方法 

出発原料となる板状アルミナ粒子として市販の SERATH①、SERATH②、

SERATH③（株式会社キンセイマテック製）の 3 種類および A11（日本軽金属

株式会社製）を使用した。図 4-1 に 4 種類の粉末および酵母菌の SEM 観察結

果およびその特性を表 4-1 に示した。図 4-2 にはアルミナ多孔体の高気孔率

化のために板状粒子および酵母菌を使用してカードハウス構造を形成するた

めのプロセスの概略図を示した。まず、板状アルミナ粒子に対して 0〜30 

mass％の酵母菌を 40〜60 mass％の蒸留水と混合し、800 rpm 回転の造粒機を

用いて、数 mm から 1 cm サイズの球状の混合粒子粉体を作製した。混合粒子

粉体を所定の形状に成形後、60 ̊ C で 1 日間乾燥して 1400 または 1500 ̊ C で 2

時間大気中焼成しアルミナ多孔体を得た。物性評価はアルミナ多孔体の密度、

気孔率、気孔径および熱伝導率を測定した。 

Table. 4-1 Chemical composition and properties of the four types of platelets. 
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Fig. 4-1 SEM micrographs of the four types of alumina platelet particles and 

yeast fungi as a pore former. 
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Fig. 4-2 Schematic diagram of the process used for the formation of 

the card house-like structure using platelets and yeast fungi to 

increase the porosity of the porous alumina after heating. 
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4-2-2 結果と考察 

4-2-2-1 板状粒子形状および酵母菌添加量による気孔率の変化 

図 4-3 は、4 種類の板状粒子で作製されたアルミナ多孔体の酵母菌の添加量

に対する気孔率を示した。A11 を 1500 ̊ C で焼結した場合、気孔率はすべての

サンプルの中で最も高かった。酵母菌を 30 mass％添加した A11 では、得られ

た多孔体の気孔率は約 78 ％となった。SERATH シリーズ（SERATH①–

SERATH③）では、SERATH①の気孔率が他よりも高く、焼結温度による違い

はみられなかった。SERATH③の微細板状粒子を使用した多孔体では、微細粒

子による焼結促進のため高温で気孔率が顕著に低下した。図 4-4 は、A11 と酵

母菌 10 mass％を用いた 1500 ˚C 焼成多孔体および SERATH①と酵母菌 20 

mass％を用いた 1400 ̊ C 焼成多孔体の SEM 写真を示した。両者の気孔率は共

に約 72％であるが、A11 が造孔剤としての酵母菌の添加量が少ないにもかか

わらず SERATH①と同等の気孔率となった理由は、微細な一次粒子からなる

二次粒子凝集体間の部分的な焼結により、大きな連通気孔が形成されたもの

と示唆された。 

Fig. 4-3 Porosity of the porous alumina clinker bodies obtained with 

various alumina platelets, amounts of yeast fungi, and heating. 
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4-2-2-2 板状粒子形状による気孔径分布の変化 

図 4-5 は 1400 ̊ C 焼成の SERATH①と 1500 ̊ C 焼成の A11 から得られたアル

ミナ多孔体の気孔径分布を示した。SERATH①に酵母菌が 0 および 20 mass％

を添加した 1400 ˚C で焼成多孔体の気孔径は、それぞれ 2.3 および 3.0 μm で

あった。SERATH①の気孔径は市販の CA6 多孔体と同様であった。対して A11

に酵母菌を 0 および 10 mass％を添加した 1400 ˚C 焼成多孔体の気孔径は、そ

れぞれ 15.0 および 12.1 μm となった。微構造観察結果より直径 55 μm の凝集

体を有する A11 を出発粉末として使用した場合、部分焼結により凝集体が互

Fig. 4-4  SEM micrographs of (a) the porous alumina body derived 

from A11 with 10 mass% of yeast fungi after heating at 1500  ̊C 

for 2 h and (b) the porous body derived from SERATH① with 

20 mass% after heating at 1400  ̊C for 2 h. 
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いに結合し、凝集粒子間において大きな気孔を形成することがわかった。し

かし、微細板状粒子間に存在する小さな気孔（1〜2 μm）も確認でき、この小

さな気孔が熱対流を低下させ熱伝導率に影響を与える可能性があるため、熱

伝導率は SERATH①および A11 にて評価することとした。 

 

Fig. 4-5 Relationship between the pore volume and pore diameter of 

the porous alumina samples derived from SERATH ① after 

heating 1400  ̊C for 2 h and from A11 after heating at 1500  ̊C 

for 2 h. 
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4-2-2-3 板状粒子形状の多孔体熱伝導率への影響 

一般に、セラミックスの熱伝導率は温度の上昇とともに低下するため、こ

こでは、A11 および SERATH①を用いて作製されたアルミナ多孔体の熱伝導

率について図 4-6 に示したように室温から 300 ˚C までの範囲で評価した。い

ずれの多孔体においても熱伝導率は気孔率および測定温度の上昇とともに低

下した。 A11 の室温での熱伝導率は他の多孔体より高い値を示し、1500 ̊ C で

2 時間焼成した多孔体の室温熱伝導率は図中破線で示されており、酵母菌 10  

mass％添加多孔体では気孔率 72 %で 0.86 W m-1 K-1 であった。また、SERATH

①を用いて 1400˚C で 2時間焼成された多孔体の室温熱伝導率は図中点線で示

されており、酵母菌 20 mass％添加多孔体では同じく気孔率 72 ％で 0.50 W m-

1 K-1 であった。板状アルミナ粒子のみから作られた均一なアルミナ多孔体の

Fig. 4-6 Thermal conductivities at room temperature to 300  ̊C for porous 

alumina bodies derived from A11 and SERATH ①  with various 

porosities due to the different amounts of yeast fungi after heating 

at 1500  ̊C for 2 h and 1400  ̊C for 2 h, respectively. 
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熱伝導率は以前に検討しており 10-13) 、EMPT により式（3-5）を用いてアルミ

ナ多孔体の熱伝導率の気孔率依存性を計算することができる。図 4-6 に EMPT

理論に基づいて計算された理想的な熱伝導率を実線で示しており、実験値に

比較的よく一致していることがわかる。多孔体の熱伝導率を評価するための

さまざまな理論式が報告されているが 18-20) 、これらの式に基づいて計算され

た熱伝導率の変化は、実験結果よりも大きな値をとる。したがって、EMPT 理

論による熱伝導率の計算は、板状粒子および酵母菌から作製された高気孔率

アルミナ多孔体の熱伝導率の推定に有効であることが示唆された。図 4-6 で

比較した原料粒子および作製方法の異なる多孔体はともに気孔率 72 %である

が、熱伝導率はそれぞれ 0.86 および 0.50 W m-1 K-1 と明らかに異なっていた。

板状粒子の形状は異方性形状であり、焼結時に各板状粒子は薄いエッジ部分

が互いに接合して粒子間ネッキングを形成する。そのため、SERATH①などの

大きな板状粒子を使用すると、カードハウス構造となるため粒子間に形成さ

れるネック部分が小さくなり熱伝導が低下することが考えられる。さらに、

室温では放射伝熱の影響は無視できるため対流熱伝達は熱伝導に寄与せず、

主に固相をパスとする伝導熱伝達によって支配される。図 4-7 の概略図に示

すように、A11 のように小さな板状粒子からなる凝集体が焼結して 1 つの多

孔体を形成する場合、多孔体の熱伝達の経路が直線的となり SERATH①の経

路長よりも短いことが示唆される。以上のことから、SERATH①に比べ A11 か

ら得られるアルミナ多孔体の熱伝導率が増加したものと考えられる。一般に、

等方性粒子を用いたアルミナ多孔体では粒径が増大とともに熱抵抗となる粒

界の減少により熱伝導率が高くなる。しかし、板状粒子を使用したカードハ

ウス構造多孔体の場合には、粒径が大きくなると固相部分の熱伝導パスの形

状がより複雑化し経路長が増大するため同じ気孔率においても熱伝導率が低

下する可能性が示唆された。 
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Fig. 4-7 Difference in the path length for conduction heat transfer in 

porous alumina derived from A11 and SERATH①. 
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4-3 板状粒子アルミナ多孔体の TEOS 処理での粒子間ネッキング強化 

4-3-1 実験方法 

使用した板状アルミナ粒子は市販品（YFA05025;キンセイマテック株式会社）

であり、アスペクト比と化学組成をそれぞれ図 4-8 と表 4-2 に示した。焼結添

加剤として粒子径 0.14 μm の純度 99.9 ％の微細アルミナ粒子を、また、造孔

剤として直径 10 μm のコーンスターチを添加することで、板状粒子から高気

孔率なカードハウス構造を形成することを目的とした。85 mass％の板状アル

ミナ粒子、5 mass％の微細アルミナ粒子、および 10 mass％のコーンスターチ

からなる混合物を、30 rpm の速度で 24 時間混合した。得られた粉末混合物を

Fig.4-8 SEM micrograph of the α-alumina platelets. 

Table 4-2 Aspect and chemical composition of the starting α-alumina platelets. 
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1MPa で一軸プレスして 20×20×10 mm3の成形体を作製し、1200〜1500 ̊ C で 1

時間大気中焼成することによりアルミナ多孔体を得た。焼成後のアルミナ多

孔体を 16.69 g の TEOS (Si(OC2H5)4: tetraethyl orthosilicate)、23.15 g の C2H2OH、

8.64 g の蒸留水および 3.33 mL の HNO3（1 mol / L）からなる TEOS 混合溶液

に浸漬して真空中で 30 分間含浸し、70 ˚C に加熱して加水分解反応によりア

モルファスシリカゾルを沈殿させた。60 ˚C で 24 時間乾燥した後、得られた

成形体を 1400 ºC で 1 時間大気中にて再度加熱した。必要に応じてこのプロ

セスを繰り返した。結晶相を X 線回折装置、微細構造を走査型電子顕微鏡に

て評価した。形成されたシリカ相の含有量を評価するために、シリカとアル

ミナのさまざまな比率に基づく検量線を、シリカの最も強い反射の積分強度

を使用して作成した。シリカの結晶相がクリストバライトの場合には、市販

の非晶質シリカを 1500 ˚C で 1 時間加熱してクリストバライトを得た。圧縮

強度は万能材料試験機、比熱および熱拡散率は示差走査熱量計およびレーザ

ーフラッシュ装置にてそれぞれ測定し熱伝導率を計算した。 

 

4-3-2 結果と考察 

4-3-2-1 TEOS 処理前後における多孔体の強度変化 

図 4-9 は、1200〜1500 ̊ C で 1 時間焼成後のアルミ多孔体の気孔率と圧縮強

度を示しており、気孔率は焼成温度の上昇とともに減少し、平均圧縮強度は

向上した。1200 および 1500 ˚C にて焼結して得られた多孔体の気孔率はそれ

ぞれ 75.5 および 71.0 ％であり、それぞれの平均圧縮強度は 1.4 および 6.2 MPa

であった。気孔率と強度のバランスを鑑みて 1400 ˚C 焼成多孔体を用いて以

降の実験を行った。高い気孔率を維持しながらアルミナ多孔体を強化するた

めに TEOS 溶液浸漬とその後の再加熱処理を行った。これまで、アルミナ多

孔体へのアルミニウムイソプロポキシド溶液および硝酸マグネシウム溶液処

理が研究されており、得られた多孔体の機械的特性の改善が報告されている

10)。図 4-10 には、TEOS 処理回数（0～3 回）にともなう多孔体の気孔率およ

び圧縮強度の変化をそれぞれ示している。TEOS 処理回数とともに、多孔質ア

ルミナ体の気孔率は 72.3 ％から 65.5 ％にわずかに減少し、圧縮強度は大き 
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Fig.4-9 Changes in porosity and compressive strength of the fabricated 

porous alumina bodies after heating at 1200-1500 ̊C for 1 h. 

Fig.4-10 Change in porosity and compressive strength of the porous 

alumina body with TEOS treating time. 
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く増加した。TEOS処理を 3回行った多孔体の圧縮強度は 10.2 MPaに増加し、

行わなかった 3.1 MPa に比べて 2.7 倍に向上した。このことから TEOS 処理に

よって高気孔率を維持したまま圧縮強度を改善できることが示唆された。 

 

4-3-2-2 TEOS 処理によるシリカ相生成とネッキング強化機構 

図 4-11 に TEOS 処理前（a）および 3 回処理後（b）の多孔体の SEM 写真を示

しており、TEOS 処理後に板状アルミナ粒子表面に新たな析出相が観察され

た。TEOS 溶液を 70 ̊ C に加熱することで加水分解反応により下記の反応によ

りアモルファスシリカゾルを調整できる 21)。 

Si (OC2H5 )4 + 2H2O → SiO2 + 4C2H5OH       （4-1） 

析出相を調査するために TEOS 処理回数にともなう多孔体の結晶相の変化

Fig.4-11 SEM photographs of the porous alumina before (a) and after three 

times of TEOS treatment (b). 

(a) 

(b) 
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について XRD 回折測定結果を図 4-12（a）に示した。TEOS 処理前はアルミ

ナ相単体であり 1 回処理後からクリストバライトの析出が確認され、アモル

ファスシリカがクリストバライト結晶相で析出していることがわかった。各

処理回数でのクリストバライトの XRD ピークから、検量線を用いた定量分析

結果を図 4-12（b）に示した。その結果、クリストバライトの含有量は TEOS

処理回数とともに増加し、その質量比は 3 回の TEOS 処理後で約 55 mass％と

推定された。ただし、クリストバライトの析出箇所はほぼ板状アルミナ粒子

Fig.4-12 Changes of XRD patterns (a) and content of SiO2 (cristobalite) 

in the porous alumina with the time of TEOS treating (b). 

(b) 

(a) 
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の最表面のみであるため、実際のクリストバライトの含有量は小さくなると

考えられる。アルキメデス法を用いた TEOS 処理 3 回後の多孔体の密度測定

結果より、新しく析出したクリストバライトは体積分率で 12.2 ％と推定され

た。 

図 4-13 に繰り返し TEOS 処理による強化メカニズムの概念図を示す。TEOS

溶液を 70 ˚C で加熱することで、加水分解によりアモルファスシリカゾルを

調整できる。これを多孔体への浸漬処理後、再加熱すると板状粒子表面と粒

子間の接触部分に残存したアモルファスシリカがクリストバライト結晶に変

化する。シリカ相の共存下では、特に粒子間の接続部分でアルミナ相の物質

移動が促進され、アルミナ相の粒子間ネッキングが形成されたと考えられる。

アルミナおよびシリカ相が共存する場合には、高温にて複合相であるムライ

トが生成する可能性が高いが XRD 分析では検出されなかった。よって加熱冷

却時のクリストバライトとアルミナの熱膨張値の不一致により、接続部を覆

っているクリストバライト層は剥がれた可能性が示唆された。さらに TEOS

処理を繰り返し行うと、板状粒子間の接続部分も再び新たなシリカ相で覆わ

れ、アルミナの物質移動が継続的におこり、粒子間ネッキング部分のみを集

中的に増大させていったため、わずかな気孔率の減少で大きな圧縮強度の改

善が可能となったものと考えられる。つまり析出したシリカ相はこの強化サ

イクルにおいては焼結の助剤として機能したことが示唆された。 

Fig.4-13 Schematic diagram of the strengthen mechanism of porous 

alumina by the TEOS treatment. 
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4-3-2-3 TEOS 処理前後における多孔体の熱伝導率変化 

TEOS 処理回数による 300 ˚C までの多孔体の熱伝導率変化を図 4-14 に示

す。温度上昇とともに板状アルミナ粒子の格子振動に基づくフォノン-フォノ

ン相互作用の増加により熱伝導率は低下した 22)。室温においては TEOS 処理

前の気孔率 72.3 ％の多孔体の最も低い熱伝導率は 0.8 W m-1 K-1 であり、TEOS

処理の回数とともに増加していった。熱伝導率の差は 1.1〜1.3 W m-1 K-1 であ

ったため、TEOS 処理はアルミナ多孔体の熱伝導率にわずかな影響している。

一般に、物質の熱伝導は（a）材料の熱伝導、（b）空気の対流熱伝達、および

（c）材料からの輻射熱伝達の 3 つの機構からなるが、対流と輻射は無視でき

る場合が多い。特に、ここで検討している気孔径は数マイクロメートルであ

るため対流は明らかに無視できる。さらに、Stefan-Boltzman の輻射の法則 23)

によれば、輻射熱伝達は伝導熱伝達 24)と比較して無視できるといえ、本多孔

体の熱伝達は伝導伝熱によって支配されるものと考えられる。これを踏まえ

て圧縮強度の場合と同じく図 4-13 から熱伝導率向上のメカニズムの考察を行

う。作製された多孔体の熱伝導率は固相での熱伝導が主であるため、粒子接

触部が少なくなる高気孔カードハウス構造をもつ多孔体では、粒子間の接触

Fig.4-14 Changes in thermal conductivity of the porous alumina with the time 

of TEOS treatment until 300  ̊C 
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面積の大小が多孔体全体の熱伝導により顕著に影響すると考えられる。強度

の向上と同様に TEOS 処理回数により粒子間ネッキング面積が増大したこと

で、熱伝導パスを増加させることになり、熱伝導が向上したものと考えられ

る。また、ネッキングの増大がシリカ相もしくはムライト相により行われた

場合、これらの相はアルミナ相よりも熱伝導率が一桁程度低いため、このよ

うな熱伝導率向上はおきにくいものと考えられる。以上のようにアルミナ多

孔体に TEOS を含浸処理させ加熱することで、板状粒子間ネッキング部にお

いてアルミナ相での強化が行われ、気孔率および気孔径を大きく減少させず

に熱伝導率および強度を向上させられることが明らかとなった。 

 

4-4 結 言 

 さまざまなサイズとアスペクト比の板状アルミナ粒子を使用して高気孔率

多孔体の作製を行った。カードハウス構造の形成とともにさらなる気孔率の

増大を目指して、数マイクロメートルサイズの酵母菌を造孔剤として使用し

た。微細板状粒子の凝集体である A11 と 30 mass％の酵母菌を添加して 1500 

˚C にて 2 時間焼成されたアルミナ多孔体においては気孔率が 78％に達した。

A11 に 10 mass％の酵母菌を添加して焼成された多孔体および、直径 10 μm、

アスペクト比 25〜30 の粗大板状粒子（SERATH①）に 20 mass％の酵母菌を添

加した多孔体はともに気孔率 72％を示したが、熱伝導率はそれぞれ 0.86 お

よび 0.50 W m-1 K-1となり SERATH①が低い値となった。この熱伝導率の相違

は粒径およびアスペクト比の大きな SERATH①がより長い伝導熱伝達の経路

長を持っているためであると示唆された。また、直径 5〜10μm、アスペクト

比 5〜10 の板状アルミナ粒子を使用にてカードハウス構造多孔体を作製し、

粒子間ネッキングの強化を目的として TEOS 処理を行った多孔体の気孔率と

圧縮強度は、処理前と 3 回処理後においてそれぞれ 72.3 ％で 3.8 MPa および

65.5％で 10.2MPa に、また熱伝導率はそれぞれ 0.8 および 1.2 W m-1 K-1に向上

した。XRD 解析結果から、添加した TEOS は熱処理によりクリストバライト

相のみを形成しており、この相が板状粒子間ネッキング部のアルミナ相の拡

散を促進する助剤の働きをすることで、ネッキング部が優先的に増大し、強

度および熱伝導率が向上したことが示唆された。 
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第 5 章 板状粒子を用いた異方性アルミナ多孔体の微構造と特性評価 

 

5-1 緒 言 

アルミナ多孔体を分離膜支持体 1-2) として使用するには、十分なガス透過性

能とともに破壊強度と耐熱衝撃性も必要である。セラミック多孔体の機械的

特性は、一般に気孔率および気孔径の増加とともに低下する 3-12)。またセラミ

ック多孔体の耐熱衝撃性についても多くの研究があり 3-4), 13-17)、サブミクロン

サイズの気孔径をもつアルミナ多孔体では、気孔率および気孔径の増加によ

り低下し、アルミナの熱機械的特性からその変化を推定することができた 3-

4)。このため高いガス透過率と十分な破壊抵抗（破壊強度、耐熱衝撃性等）の

バランスを考慮したアルミナ多孔体の設計が必要となる。第 3 章および第 4

章ではアルミナ原料粒子の形態や粒子間ネッキングに着目して、多孔質支持

体に適した微構造をもつ多孔体の開発および評価を行ってきた。ここでは異

なるアプローチとして、異方性特性を備えた高度な配向構造をもつアルミナ

多孔体を作製することを考えた。多孔質支持体は選択透過性ガス分離膜層の

ある方向へ可能な限り多くのガスを透過させることができればよい。したが

って、多孔質支持体には等方的な透過性能は必要なく、分離膜層対して垂直

な方向の透過率が高ければよい。実際、多孔質支持体として、高度に配向し

た構造を持つメソポーラス陽極酸化アルミナ多孔体が使用されている 2)。も

ちろん配向構造とすることで破壊強度や耐熱衝撃性についても強弱の異方性

が生じるが、実際の支持体使用環境において必要となる強度値をシミュレー

トすることができれば、分離膜モジュールの設計等によって、異方性物性を

適切な方向で使用することも可能と考えられる。配向構造をもつアルミナ多

孔体の機械的および熱的特性の異方性に関する研究には多くの報告がある 11-

12), 18-23) 。しかし、ガス透過性と耐熱衝撃性を同時に評価した報告はほとんど

なく、特に耐熱衝撃性の異方性を定量的に評価した研究はまだ行われていな

い。5-2 節ではまず、板状アルミナ粒子を使用し石膏型成形法によって板状粒

子を配向させた成形体を作製し、パルス通電焼結法（PECS）によって焼結し

て配向多孔体構造を得られるかを検討した。PECS においては一軸加圧力を一

定とし焼結温度を変化させることで気孔率を制御する「焼結温度制御法」で
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行った。物性評価は曲げ強度と熱伝導率について一軸加圧力負荷方向に対し

て平行および垂直の２つの方向で評価し、その異方物性発現機構について考

察した。5-3 節では、配向構造多孔体のさらなる高気孔率化とガス透過特性お

よび耐熱衝撃性の異方性評価を目的とした。5-2 節と同様の方法で成形体を作

製し PECS を行ったが、より高気孔率な多孔体を得るために、焼結温度を一

定として、成形体体積量および加圧力を調整させることで気孔率を制御する

「加圧力制御法」で行った。ここでは、ガス透過性、耐熱衝撃性、および耐熱

衝撃性にかかわる機械的および熱的特性の異方性についてそれぞれ評価を行

った。熱伝導率および耐熱衝撃性の異方性については、配向多孔体構造のモ

デル式および応力解析手法を用いてその発現機構を考察した。 
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5-2 板状粒子を用いた配向構造アルミナ多孔体の作製と異方性評価 

 

5-2-1 実験方法 

市販の板状アルミナ粒子（SERAF：YFA05025、キンセイマテック）を使用

しました。板状粒子の形態と特性をそれぞれ図 5-1 と表 5-1 に示す。板状アル

ミナ粒子をポリビニルアルコール（PVA）溶液（7 mass%）および分散材とし

てポリカルボン酸アンモニウム塩アニオン（サンノプコ、40 %）と 100：100：

1 の比率で混合してスラリーを作製した。スラリーを石膏ボード上に広げて、

厚さ 1 mm の配向性グリーンシートを成形した。1 日乾燥後、直径 14 mm の

円板ペレットに打ち抜き、ペレットを 800 ˚C にて 1 時間仮焼して有機バイン

ダーを除去させた。仮焼ペレットをカーボンダイの中に積み重ね、ダイを直

径 15 mm のパンチでプレスしてそのままパルス通電焼結装置（PECS）にて焼

結をした。一軸加圧 30 MPa にて 1300〜1650 ̊ C で 5 分間焼結して直径 15 mm

のアルミナ多孔体が得られた。アルミナ多孔体中の板状粒子の配向度は XRD

回折測定データから Lotgering 法を使用して評価した 24)。2×2×10 mm の長方

形の試験片を切り出し曲げ強度を測定した。各試験条件に 3〜5 個の試験片を

使用した。熱伝導率はレーザーフラッシュ法を用いて評価した。 
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Table 5-1 Properties and chemical composition of the alumina platelets. 

Fig.5-1 SEM micrograph of the alumina platelets. 
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5-2-2 結果と考察 

5-2-2-1 気孔率および配向構造の評価 

図 5-2 は得られた配向性アルミナ多孔体の焼結温度に対する相対密度を示

しており、相対密度は焼結温度の上昇とともに増加した。1300 ̊ C で焼結した

場合では相対密度は 68 ％であり 1650 ˚C では 99 ％に達した。様々な温度で

加熱した後、図 5-3 は、1300 および 1600 ˚C で焼結した多孔体の表面および

断面の顕微鏡写真を示している。1300 ̊ C の焼結体においては、個々の板状粒

子を明確に区別することができ粒子間の焼結は進んでいないことがわかる。

また断面観察からは粒子間の間隙にある気孔が一方向に配向性をもっている

ことが示唆された。一方、1600 ̊ C においては粒子間の焼結が進行し、板状粒

子が相互に接合しており気孔がほとんど見られない。ただし。板状粒子の概

形は判別できるため粒成長までには至っていないことが示唆された。 

 

Fig.5-2 Relative density of platelet-derived alumina bodies vs. heating temperature. 
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5-2-2-2  XRD 測定による配向性評価 

図 5-4 は、1650 ̊ C に加熱されたディスクアルミナサンプルの上部円形表面

に X 線を照射したときに得られた X 線回折パターンと、強く検出される結晶

面の概略図を示した。参考として等方性 α－アルミナ粉末の X 線回折パター

ンも併せて示した。等方性アルミナ粉末の回折ピークは典型的なパターンを

示し、（1 0 4）、（1 1 6）、（1 1 3）などの結晶面からのピーク強度が高かった。

対して 1650 ˚C 焼結体では六角形状の板状アルミナ粒子の典型的な面である

（0 0 6）面を除いて、（1 1 6）、（0 1 8）、（1 0 10）および（1 1 9）面の回折ピ

ークが焼結多孔体の上部表面から強く検出された。（1 1 6）、（0 1 8）、（1 0 8）、

（1 0 10）および（1 1 9）面は、わずかな傾斜のため同じ平面でのグループと

して定義でき、図 5-4 に示すように（0 0 6）の結晶面との差は小さい。したが

って、原料である板状アルミナ粒子がらせん状に成長した結晶の可能性があ

る。したがって、ここでは配向を示すパラメーターである Lotgering factor （ f ）

Fig.5-3 SEM microphotographs of the surfaces and cross-sections of 

porous alumina bodies after heating at 1300 and 1600 ˚C. 
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を、（0 0 6）面のみでなく（1 1 6）、（0 1 8）、（1 0 8）、（1 0 10）、および（1 1 9）

面も併せて評価することとした。一般に、f は次式 24) を使用して計算できる。 

𝑓 ൌ ఘିఘ₀

ଵିఘ₀ ,
                           （5-1） 

ここで、ρ = Σ I (00ℓ) / Σ I (hkℓ) および ρ₀ = Σ I₀ (00ℓ) / Σ I₀ (hkℓ) である。Σ I

はサンプルの上面または下面からの回折ピーク強度の合計であり、Σ I₀ は配

向性のない標準的な α－アルミナ粉末の回折ピーク強度の合計である。図 5-5

は、1300〜1650 ̊ C で焼結された多孔体の X 線回折パターンと配向度 f を示し

Fig.5-4 X-ray diffraction pattern obtained when X-rays irradiated the top or 

bottom circular surface of a disk alumina body sample heated at 1650 ˚C 

and schematic images of the strongly detected crystal planes. 
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た。1300 ̊ C で焼結されたサンプルでは、この温度では焼結がほぼ進行しなか

ったため、板状アルミナ粒子の XRD パターンとほぼ同じであったが（0 1 8）、

（1 0 10）および（1 1 9）面において α－アルミナのピークよりも高くなった。

焼結温度の上昇に伴い（1 0 4）ピーク強度は減少したが、（1 0 10）および（1 

1 9）ピーク強度は焼結が進むにつれて増加した。その結果、配向度 f は焼結

温度の上昇とともに増加し 1650 ˚C で 0.85 に達しており高い配向構造をもっ

ていることがわかった。以上のことから本研究で行った板状粒子を用いた作

Fig.5-5 X-ray diffraction patterns obtained when X-rays irradiated the 

top or bottom circular surface of disk alumina bodies heated at 

1300 to 1650 ˚C and their Lotgering factor. 

1.0 
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製プロセスにより、高い配向性をもつアルミナ多孔体の作製が可能であるこ

とが明らかとなった。 

 

5-2-2-3 熱機械特性の異方性評価 

図 5-6 にプレス方向に平行および垂直な配向アルミナ多孔体の 3 点曲げ強

度と焼結温度の関係を示した。すべての焼結温度において平行方向のサンプ

ルの曲げ強度は垂直方向の曲げ強度よりも高かった。さらに、1300 から 1400 

˚C の焼結温度上昇により曲げ強度が両方向で顕著に増加した。1300 ˚C 焼結

体ではプレス方向に平行なサンプルの平均曲げ強度は 155 MPa、垂直方向は

49 MPa でありその差違は 3 倍に達した。1400 ˚C では、平行方向の平均曲げ

強度は 404 MPa、垂直方向は 217 MPa にそれぞれ増加し、2 方向の曲げ強度

の差は約 2 倍となった。 1400 ˚C 以上での焼結温度では、平行および垂直の

曲げ強度は両方向ともわずかに増加する傾向を示した。そして 1650 ˚C では、

Fig.5-6 Three-point bending strength of the highly textured porous 

alumina bodies parallel and perpendicular to the pressing 

direction vs. heating temperature. 
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平行方向は 440 MPa、垂直方向は 255 MPa に達した。1400 から 1650 ˚C まで

においては、曲げ強度は平行方向にも垂直方向にもあまり増加しなかった。

出発原料として使用された板状粒子は、もともと結晶化度が高く焼結反応性

が低いため、粒子間でのネッキング成長が制限され、焼結温度の上昇のみで

は機械的強度が改善しなかったものと考えられる。板状アルミナ粒子によっ

て作製された配向性多孔体の曲げ強度は、緻密体アルミナの場合 25)と同様に

粒子配向方向に対して異なる強度値を示した。この機械的特性のこの異方性

については最後のセクションで考察する。 

続いてプレス方向に平行および垂直な配向アルミナ多孔体の気孔率と熱伝

導率の測定結果を図 5-7 示した。すべての気孔率において垂直方向の熱伝導

率は平行方向よりも高かった。第 4 章において、板状アルミナ粒子から作ら

れた配向性のないアルミナ多孔体熱伝導率を検討しており、EMPT に基づい

て推定した熱伝導率とよく一致することを示した。ここでも同様に式（3-5）

により計算を行ったところ破線のようになり、気孔率依存性の傾きについて

Fig.5-7 Changes in thermal conductivity of the textured porous alumina bodies 

parallel and perpendicular to the pressing direction vs. porosity. 
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はよく再現されている。しかし、その絶対値については両方向の中間の値を

示さず垂直方向側に寄った値となった。実験データと理論をよりよく一致さ

せるためには配向気孔の幾何学的要因などを補正するために、この熱伝導率

式をさらに検討する必要があることが示唆された。気孔率が 19 ％のとき平

行方向および垂直方向の熱伝導率は、それぞれ 22.6 および 11.0 W m-1 K-1 とな

り、同じ多孔体の異なる方向の熱伝導率の差は約 2 倍に達することがわかっ

た。 

 

5-2-2-4 異方物性の発現機構 

図 5-8 に板状粒子から作られた配向アルミナ多孔体の微細構造と、それら

の機械的および熱的特性の異方性発現メカニズムの概略図を示した。破壊強

度については、破壊時の亀裂の伝播は主に板状粒子間およびその接触点など

の接合強度の低い場所を進行すると予想され、平行方向ではその亀裂伝播経

路が屈曲しやすく破壊エネルギーが消費されたため強度が高くなったものと

考えられる。対照的に、垂直方向では、亀裂が粒界を進展する場合にはほぼ

直線的に進行できるため強度が低くなったと考えられる。熱伝導に関しては、

Fig.5-8 Schematic of micromorphology of a highly textured porous alumina 

body made from platelets and its expression of anisotropic mechanical 

and thermal properties. 
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前に議論したように板状アルミナ粒子間の熱伝達のみを考慮すれば良い。垂

直方向では、板状粒子が相互に接合され、熱伝導パスが連続的に形成されて

いるが、平行方向では板状粒子間の接触点の数が少なく、かつ気孔との相互

積層構造となるため熱伝導率が低くなったものと考えられる。以上のように

板状アルミナ粒子によって高度に配向されたアルミナ多孔体が作製でき、熱

的および機械的異方性を実現することができた。 
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5-3 高気孔率配向構造アルミナ多孔体の作製と物性の異方性評価 

 

5-3-1 実験方法 

まず、5-2 節と同様の方法にて板状アルミナ粒子を用いて配向性をもつ成形

体を作製し PECS により多孔体を得た。PECS については 5-2 節と異なり、よ

り高気孔率な多孔体の作製を目指して、焼結温度を 1450 °C で 10 分間と一定

として、焼結ダイスへ入れる成形体量および焼結時の一軸加圧力を調整する

ことにより気孔率を制御した。焼結ダイスのパンチの全長をダイの長さより

も短くすることで、焼結時の緻密化によりサンプルが一定の高さに収縮した

後は、成形体に加圧力が印加されなくなるように工夫した。焼結サンプルの

寸法（直径 20 mm、厚さ 20 mm）と気孔率を制御するために、カーボンダイ

に封入する成形体の体積と初期加圧（10〜70 MPa）を調整した。以下、これ

を「加圧力制御法」と呼び、5-2 節で行った加圧力が一定で焼結温度により気

孔率を変化させる方法を「焼結温度制御法」と呼ぶ。焼結多孔体は、一軸加圧

Table 5-2. Direction of characterizations and specimen sizes in the property 

measurements of the highly textured porous alumina. 
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方向に平行な方向（Parallel）および垂直な方向（Perpendicular）についてそれ

ぞれ物性を評価するために加工した。物性評価の方法、試験片のサイズ、お

よび評価したときの方向について表 5-2 にまとめた。焼結後の密度は、浸漬

媒体として水を使用するアルキメデス法によって測定して気孔率を算出し、

配向微細構造は SEM 観察した。ガス透過性能は、窒素ガス透過率（QN2）を

圧力差（ΔP = p1- p2 ）25 °C で 50 kPa に固定し式（3-2）より算出した。その

他の物性は 3-2 節に示した方法にて測定を行った。 

 

5-3-2 結果と考察 

5-3-2-1 気孔率、配向構造評価とガス透過特性の異方性 

図 5-9 は、板状アルミナ粒子を用いて 1450 °C で PECS により焼結された気

孔率 30 ％のアルミナ多孔体を、一軸加圧力に対して平行（a）および垂直（b）

方向から観察した SEM 写真を示した。板状粒子はマトリックス内でほぼ一方

向に整列しており、石膏成形法と加圧 PECS によって、配向構造をもつアル

ミナ多孔体を作製することができた。気孔率は加圧力制御法により 3～50 %

の範囲で変化させることができ、より高気孔率の多孔体を作製することに成

功した。焼結温度制御法の場合、1300°C の焼結温度で最大の気孔率は約 30％

Fig.5-9 SEM micrographs of the fabricated porous alumina body with porosity 

30 % observed from the (a) parallel and (b) perpendicular directions 

along the uniaxial pressure. 
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までであり、これ以下の温度では焼結ほとんどおきず、多孔体が脆くなるた

め、より高気孔率の多孔体を製造できなかった。以上のことから加圧力制御

による PECS 法が、難焼結性材料の高気孔率のセラミック多孔体を作製する

ための効果的な焼結法であることを示唆された。平行方向からの観察では、

気孔率が 30 ％であるにもかかわらず、アルミナ板状粒子間の気孔はほとん

ど存在しないように見えた。対照的に、垂直方向からは、板状粒子のエッジ

および気孔に相当する粒子間に存在するギャップがはっきりと観察された。

図 5-10 は、配向アルミナ多孔体の平行および垂直方向の窒素透過率を示して

いる。両方向の透過率は気孔率とともに増加した。垂直方向の透過率はすべ

ての気孔率で平行方向よりも高かった。方向間の透過率の差は気孔率ととも

に減少したが、50 %の気孔率では約 3 倍の差がみられた。気孔率 50 %での垂

直方向の QN2 は 6.2 x 10 -5 mol m-2 s-1 Pa-1 であり、等方性多孔体構造を持つ他の

アルミナ多孔体よりも高い値となった 1), 4)。 気孔率 10 %での平行方向では、

ΔP = 50 kPa で流量計の下限（0.2 ml / min）を下回ったため平行方向の流量を

検出できなかった。ΔP = 100 kPa のより高い圧力差にて検出できたが、QN2 は

非常に低く、7.2 x 10 -8 mol m-2 s-1 Pa-1 となった。一方、垂直方向の QN2 は、Δ

P = 50 kPa で 1.0 x 10-6 mol m-2 s-1 Pa-1 であり、この QN2 の値は多孔質支持体と

Fig.5-10 Nitrogen permeanace of highly textured porous alumina 

measured for the different two directions. 
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して実用的な透過性能であることを示している。窒素ガスは気孔を透過する

ため、図 5-9 に示すように一方向に整列した板状粒子間の連結した間隙によ

って形成される直線状の気孔を通るガスの流れによって、垂直方向では低気

孔率多孔体においても透過性能が向上したことが示唆された。 

 

5-3-2-2 機械的特性の異方性 

図 5-11 は、3 点曲げ試験法で測定された配向アルミナ多孔体の平行および

垂直方向の破壊強度を示している。両方向の平均強度は気孔率の増加ととも

に減少し、平行方向の強度はすべての気孔率において垂直方向よりも高かっ

た。この関係は、5-2 節における焼結温度制御法によって作製された多孔体の

破壊強度と同様の結果であった。このことから、配向構造アルミナ多孔体の

破壊強度の異方性は、亀裂伝播の経路の変化によって生じていることが示唆

される。両方向の破壊強度の差は、気孔率の増加とともに増大し、気孔率 10 ％

で約 2 倍、50 ％で 5 倍でとなった。両方向の気孔率依存性は指数関数で近似

でき、他の一般的なアルミナ多孔体の破壊強度の気孔率依存性と同様であっ

た。したがって、配向構造アルミナ多孔体の気孔率の増加に伴う強度の減少

は、気孔容積の増加にのみ起因しており板状粒子間のネッキング部の大きさ

Fig.5-11 Three-point bending strength of highly textured porous alumina 

measured for the different two directions. 
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は、焼結温度と時間が同じであるため焼結されたすべてのサンプルで同等で

あることが示唆された。図 5-12 は、3 点曲げ試験の荷重－変位を使用して得

られた、配向アルミナ多孔体の平行および垂直方向の弾性率を示している。

破壊強度と同様に、両方向の弾性率は気孔率の増加とともに減少し、平行方

向の弾性率はすべての気孔率において垂直方向よりも高くなった。垂直方向

の弾性率は気孔率に対する指数関数で近似できるが、一方、平行方向では線

形に変化している。気孔率が高くなるほど両方向の値の差が小さくなること

から板状粒子同士の接合状態に起因して荷重変形能に相違があることが示唆

された。 

 

Fig.5-12 Elastic modulus of highly textured porous alumina measured for 

the different two directions. 
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5-3-2-3 熱的特性の異方性 

図 5-13 は、室温から 600 ºC までの示差熱膨張計を使用して測定された、

配向アルミナ多孔体の平行および垂直方向の熱膨張係数を示している。両方

向の熱膨張係数は気孔率に関係なくほぼ同じであり、他の物性とは異なり、

平行方向と垂直方向の間に有意な差は観察されなかった。比較のために、標

準試料として用いられる緻密体アルミナも同じ条件下で測定したところ、配

向構造アルミナ多孔体とほぼ同じであった。過去の研究では異なる気孔率と

気孔径のアルミナ多孔体は同じ熱膨張係数を示すことが報告されており 3-4), 

26) 、板状アルミナ粒子で作製された配向構造質アルミナ多孔体の熱膨張率も

異方性を示さなかったものと考えられる。 

図 5-14 は室温にて測定された、配向構造アルミナ多孔体の平行および垂直

方向の熱伝導率を示している。両方向の熱伝導率は気孔率の増加とともに減

少し、垂直方向の熱伝導率はすべての気孔率で平行方向の熱伝導率よりも高

くなった。この関係は、5-2 節で示した焼結温度制御法で作製された多孔体で

得られた関係と同様であった。気孔率が 3％の配向構造アルミナでは、気孔率

が高い多孔体と比較して、垂直方向（34.3 W m-1 K-1）と平行方向（33.2 W m-

Fig.5-13 Coefficient of thermal expansion of highly textured porous 

alumina measured for the different two directions. 
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1 K-1）の差がほとんどなかった。このことから、配向構造アルミナの熱伝導率

の異方性の理由は、板状アルミナ粒子自体の熱伝導率の異方性ではなく配向

構造に由来することを示唆している。5-2 節では EMPT により配向構造多孔

体の熱伝導率の気孔率依存性を検討し、依存性傾向は一致していたが、その

絶対値については異方性を考慮できず理論式の適応に不十分な点がみられた。

ここでは、3-3 節で行った多孔体熱伝導率への固相部分と気孔部分の寄与を求

める解析方法 27-28)を行うこととした。気孔の形状と方向を変化させた場合の

熱伝導率の気孔率依存性は Schulz によって提案されている。楕円型気孔をモ

デルとしており、熱流に対して楕円気孔の長手方向の角度を α とすると、楕

円気孔が長手方向に連結する開気孔多孔体の場合には以下の式 29)となる。 

ሺ1 െ 𝑃ሻ൫𝜆－𝜆௦൯ ቂ
ଶ൫ଵିୡ୭ୱమ ఈ൯

ఒାఒೞ
൅ ୡ୭ୱమ ఈ

ఒ
ቃ ൌ െ 𝑃ሺ2 െ cosଶ 𝛼ሻ  （5-2） 

ここで、λは多孔体の熱伝導率、λs は多孔体中の固相部分の熱伝導率、P は

気孔率である。ここでの α は 5-2 節での配向性評価の結果より、平行方向で

は 76.5 °および垂直方向では 13.5 °とした。まず、気孔率異なる配向多孔体に

ついてその熱伝導率の温度依存性を 373～973 K の範囲で 100 K ごとに測定し

Fig.5-14 Thermal conductivity of highly textured porous alumina measured 

for the different two directions. 
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た。測定結果より式（5-2）を用いてλs を求め、λs と式（3-14）式（3-15）

から図 5-15 に示したように室温における固相部分の粒子熱伝導率λgrain を得

た。気孔部分の影響を除いた粒子自体の熱伝導率の気孔率依存性は両方向で

ほぼ一致することから、図 5-14 でみられた両方向での多孔体での熱伝導率の

相違は、気孔の形状および方向の異方性によるものであることが示唆された。

また、λgrain は粒径の増大により高くなる 28)ことから、低気孔率の多孔体にお

いては焼結により板状粒子の粒径が増大している可能性が示唆された。 

 

5-3-2-4 耐熱衝撃性の異方性とその発現機構 

 図 5-16 に、赤外線放射加熱法による熱衝撃試験で破壊した配向構造アルミ

ナ多孔体の写真を示した。円板試験片の端から少し内側の位置で破壊が発生

し、亀裂はディスクの中心に向かって直線的に伝播した後、分岐や屈曲を生

じて破壊した。図 5-17 は配向構造アルミナ多孔体の平行および垂直方向の熱

衝撃強度を示している。熱衝撃強度サンプルの作製が困難であったため、気

孔率 10％の垂直方向の評価は行っていない。両方向の熱衝撃強度は気孔率の

増加とともに減少し、平行方向の熱衝撃強度はすべての気孔率で垂直方向よ

りも高かった。両方向間の熱衝撃強度の差は、気孔率の増加とともに増大し

Fig.5-15 Estimated grain thermal conductivity in highly textured porous alumina. 
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た。その差は気孔率 20 ％で約 1.4 倍、50 ％で 2.3 倍であった。実験的に評価

した熱衝撃強度の気孔率依存性は、熱的および機械的特性に基づいて計算さ

れた熱衝撃強度とよく一致することを報告している 3-4) したがって、配向構造

アルミナ多孔体の熱衝撃強度の気孔率依存性も測定された材料物性から推定

でき、気孔率の増加に伴う熱衝撃強度の低下は、破壊強度と熱伝導率の低下

に起因していることが示唆された。次に熱衝撃強度の異方性の発現機構を検

討するために、淡路ら 30) によって行われた、赤外線放射加熱における熱衝撃

Fig.5-16 Fractured disk specimen after thermal shock test (perpendicular) 

Fig.5-17 Thermal shock strength of highly textured porous alumina 

measured from two directions. 
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試験中の円板試験片内の温度と応力分布の解析を参考に計算を行った。本研

究で評価された気孔率 32 ％の配向構造アルミナ多孔体の熱的および機械的

特性値をこの解析に使用した。図 5-18 は同じ加熱時間と電力で急熱された平

行および垂直方向サンプルの温度と応力の分布の計算値を示している。平行

方向試験片での円板中心と端部の間の温度差は、半径方向の熱伝導率が高い

ため、垂直方向試験片のそれよりも小さくなっており、温度差によって生じ

る熱応力の最大値は垂直方向よりも平行方向の方が低くなった。したがって、

引張強度が両方向で同じである場合、より熱応力の値が低い平行方向で熱衝

撃破壊は発生しにくいことになる。実際には図 5-11 に示したように、曲げ強

度が異方性を示しているため、引張強度は 2 方向で異なると考えられる。図

5-19 は、両方向において実際に破壊した条件下（時間、電力）における熱応

力解析結果を示した。熱衝撃破壊が発生したときの平行方向に生じた最大引

張熱応力は、垂直方向の約２倍であったと計算された。このことから、平行

方向サンプルは垂直方向と比べ円板半径方向により高い引張強度を持ってお

り、より高い熱応力が生じるまで破壊がおきなかったことを示している。以

上の熱応力解析から、平行方向の高い熱衝撃強度は、その高い熱伝導率と引

張強度に起因することが示唆された。 

Fig.5-18 Analysis of temperature and thermal stress distributions during 

IRH test in same heating conditions. 
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Fig.5-19 Analysis of thermal stress distributions during IRH test in real 

thermal shock fractured conditions. 
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5-4 結 言 

板状アルミナ粒子を用い、石膏成形法および PECS により高い配向性をも

つ配向構造アルミナ多孔体を作製することができた。焼結温度により気孔率

が制御されて作製された多孔体の気孔率は最大で約 30 ％であった。配向構

造アルミナ多孔体の曲げ強度および熱伝導率は異方性を示し、一軸加圧方向

に平行な曲げ強度は垂直な方向よりも高くなった。一方、熱伝導率はプレス

方向に垂直な方向が平行方向より高くなった。両者の相違は気孔率によって

変化するがいずれも約２倍の差を示した。異方性の発現機構は、板状粒子で

構成される配向構造によって考察し、破壊強度においては亀裂進展の経路、

熱伝導率では熱伝導パス連続性の相違に起因するものと結論づけた。より高

気孔率多孔体の作製を目的とし、加圧力制御法によって PECS した配向構造

多孔体の作製では気孔率 50 %までの多孔体を得ることができた。一軸加圧力

に対して垂直方向の窒素ガス透過率および熱伝導率は平行方向よりも高かっ

た。荷重負荷方向が板状粒子に沿っている場合、曲げ強度および弾性率はよ

り高くなった。異方性の発現機構は、板状粒子で構成される配向構造によっ

て同様に考察することができた。平行方向の熱衝撃強度は垂直方向より高い

値を示し、測定物性を用いた熱衝撃試験時の熱応力解析結果からその異方性

は熱伝導率と破壊強度の異方性に起因していることが示唆された。 
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第 6 章 総 括 

 

 本論文では、セラミックス系多孔質ガス分離膜の性能向上に向けた開発を

目的として、その構成材料となる分離膜層および多孔質支持体に関する研究

を行った。分離膜層として用いられているベータ型ゼオライトについて、数

時間の合成で結晶化し、水熱合成法に比べ原料組成の変動が少ないと考えら

れるドライゲルを用いた合成の結晶化挙動、およびドライゲル乾燥プロセス

における局所構造の変化についてその場観察し、早期に結晶化が起きるメカ

ニズムを検討した。また、多孔質支持体として用いられているアルミナ多孔

体について、多孔体微構造と多孔質支持体物性の関連について定量的に評価

し、特に粒子間ネッキングの影響については新たな詳細に評価し、多孔質支

持体として優れた性能を持つ多孔体微構造の設計指針について検討した。ま

た、多孔質支持体の性能向上を目的として、板状アルミナ粒子を用いた多孔

体を作製した。カードハウス構造による高気孔率化、および粒子間ネッキン

グの強化による性能向上について検討した。さらに板状アルミナ粒子を用い

た配向構造多孔体を作製し、その異方性物性の評価およびその発現機構につ

いて検討した。 

第 2 章では、直接加熱法により合成されたベータ型ゼオライトの結晶化挙

動を調査した。合成後 2 時間という早期の結晶化が起こり、結晶化度は乾燥

ゲル中の水分含有量の減少とともに向上する傾向が見られた。合成時間に伴

う結晶成長は結晶化量の増加と比較的よく一致していた。 Avrami-Erofe'ev の

式を使用した結晶化曲線の速度論的解析により、以下の３つの結晶化メカニ

ズムが合成時間の進行に伴い変化していることが示唆された。Ⅰ：ゼオライ

ト骨格構成物の初期配置形成、Ⅱ：拡散律速反応下での結晶成長速度の増加、

Ⅲ：脱水縮合反応の抑制による結晶成長速度の低下である。ベータ型ゼオラ

イトの直接加熱法における結晶化の見かけの活性化エネルギーは 31 kJ / mol

と計算され水熱合成の場合よりも低かった。 

第 3 章では、多孔質支持体に用いられる部分焼結法により作製されたアル

ミナ多孔体について熱機械的物性および耐熱衝撃性を赤外線加熱法により評

価した。破壊強度、破壊靭性、弾性率、熱伝導率は気孔率とともに低下した。
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熱膨張係数は気孔の有無によって変化しなかった。アルミナ多孔体の赤外線

法放射加熱法による熱衝撃試験は、多孔体においても明瞭な熱衝撃破壊を起

こすことができ AE 測定によって破壊時刻も特定が可能であった。その耐熱

衝撃性は実験的な熱衝撃パラメーターによって定量的に評価することができ、

気孔率の増加によって破壊強度、破壊靭性、および熱伝導率の低下すること

で減少することがわかった。実験的な熱衝撃強度は、材料特性によって評価

された計算値とよく一致した。このため、熱衝撃試験が困難な形状のサンプ

ルにおいても熱衝撃強度の推定が可能であり、また、実際の使用温度での耐

熱衝撃性についても推定が可能であった。 

また、アルミナ多孔体の粒子間ネッキングに着目した検討においてはネッ

キングサイズの異なる 2 種類のアルミナ多孔体を同様の手法にて評価を行っ

た。結晶粒径と粒子間ネッキングサイズは SEM 観察より測定し、その相違を

定量的に評価した。ガス透過性は、気孔率と気孔径サイズの増加とともに増

加した。同じ気孔径の多孔体では、気孔率が高くなると、破壊強度、弾性率、

熱伝導率、および熱衝撃強度が低下した。ただし、アルミナ粒子間のネッキ

ングが大きな PA-2 は、気孔径が大きいにもかかわらず、PA-1 より優れた物性

を示した。特に PA-2 の高い熱伝導率の原因については、界面熱抵抗による解

析により、粒径と粒界ネッキングサイズの寄与を定量的に評価することがで

きた。粒子間ネッキングを増大させることで、ガス透過率および破壊強度を

低下させることなく、熱伝導率の向上により耐熱衝撃性の改善ができること

を明らかとした。 

 第 4 章では、さまざまなサイズとアスペクト比の板状アルミナ粒子を使用

して高気孔率多孔体の作製を行った。カードハウス構造の形成とともにさら

なる気孔率の増大を目指して、数マイクロメートルサイズの酵母菌を造孔剤

として使用した。微細板状粒子の凝集体である A11 と 30 mass％の酵母菌を

添加して 1500 ˚C にて 2 時間焼成されたアルミナ多孔体においては気孔率が

78 ％に達した。A11 に 10 mass％の酵母菌を添加して焼成された多孔体およ

び、直径 10 μm、アスペクト比 25〜30 の粗大板状粒子（SERATH①）に 20  

mass％の酵母菌を添加した多孔体はともに気孔率 72％を示したが、熱伝導率

はそれぞれ 0.86 および 0.50 W m-1 K-1となり SERATH①が低い値となった。
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この熱伝導率の相違は粒径およびアスペクト比の大きな SERATH①がより長

い伝導熱伝達の経路長を持っているためであると示唆された。また、直径 5〜

10 μm、アスペクト比 5〜10 の板状アルミナ粒子を使用にてカードハウス構造

多孔体を作製し、粒子間ネッキングの強化を目的として TEOS 処理を行った

多孔体の気孔率と圧縮強度は、処理前と 3 回処理後においてそれぞれ 72.3 ％

の 3.8 MPa および 65.5 ％の 10.2 MPa に、また熱伝導率はそれぞれ 0.8 および

1.2Wm-1K-1に向上した。XRD 解析結果から、添加した TEOS は熱処理により

クリストバライト相のみを形成しており、この相が板状粒子間ネッキング部

のアルミナ相の拡散を促進する助剤の働きをすることで、ネッキング部が優

先的に増大し、強度および熱伝導率が向上したことが示唆された。 

第 5 章では、板状アルミナ粒子を用い、石膏型成形法および PECS により

高い配向性をもつ配向構造アルミナ多孔体を作製することができた。焼結温

度により気孔率が制御されて作製された多孔体の気孔率は最大で約 30 ％で

あった。配向構造アルミナ多孔体の曲げ強度および熱伝導率は異方性を示し、

一軸加圧方向に平行な曲げ強度は垂直な方向よりも高くなった。一方、熱伝

導率はプレス方向に垂直な方向が平行方向より高くなった。両者の相違は気

孔率によって変化するがいずれも約２倍の差を示した。異方性の発現機構は、

板状粒子で構成される配向構造によって考察し、破壊強度においては亀裂進

展の経路、熱伝導率では熱伝導パスの連続性の相違に起因するものと結論づ

けた。より高気孔率多孔体の作製を目的とし、加圧力制御法によって PECS し

た配向構造多孔体の作製では気孔率 50 ％までの多孔体を得ることができた。

一軸加圧力に対して垂直方向の窒素ガス透過率および熱伝導率は平行方向よ

りも高かった。荷重負荷方向が板状粒子に沿っている場合、曲げ強度および

弾性率はより高くなった。異方性の発現機構は、板状粒子で構成される配向

構造によって同様に考察することができ、熱伝導率の異方性は気孔の異方性

によることが示唆された。平行方向の熱衝撃強度は垂直方向より高い値を示

し、測定物性を用いた熱衝撃試験時の熱応力解析結果からその異方性は熱伝

導率と破壊強度の異方性に起因していることが示唆された。 
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