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　（5）CIO3一イオンが存在する160。C以上の高温苛性ソー

ダ液では30Cr－Fe合金でも0・1mm／year以上のはげし

い腐食をうける．
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L12型金属問化合物Ni3Alのホウ素添加による常温延性の改善

青　木 清＊　和　泉 修＊

　Kiyoshi　Aoki　and　Osamu　Izumi：Improvement　in　Room　Temperature　Ductility　of
the　L12　Type　Intermetallic　Compound　Ni3AI　by　Boron　Addition．　　　The　room　temper－
ature　ductility　of　the　L12　type　intermetallic　compound　Ni3AI　which　has　been　accepted　to　be

brittle　so　far　was　improved　considerably　by　a　small　addition　of　boron．　Binary　Ni3AI　poly。

crystals　without　boron　did　not　exhibit　any　ductility　at　room　temperature　in　agreement　with

previous　reports，　while　those　to　which　boron　was　added　showed　considerable　ductility　as

determined　from　the　bending，　cold－rolling　and　tensile　tests．　Improvement　of　the　roGm
temperature　ductility　by　boron　addition　did　not　bring　about　lowering　of　the　yield　strength

of　Ni3A1．　Fracture　mode　changes　from　the　intergranular　one　which　is　typical　for　the　alloy
without　boron　to　the　transgranular　type　in　the　alloys　containing　a　small　amount　of　boron．

Boron　appeared　to　be　the　effective　element　which　suppress　the　intergranular　fracture．　The

mechanis皿of　the　improvement　of　the　roo皿temperature　ductility　was　discussed　based　on　impu－
rity　segregation　to　grain　boundaries　or　the　peculiarity　of　the　grain　boundary　structure・

　　　　　　　　　　　　　　　　　　（Received　July　12，　1979）

1．緒 言

　金属間化合物には融点や高温強度が高く，耐酸化性や耐

クリープ性などがすぐれ，高温構造材料として有望なもの

があるがω，一般に著しく脆いため塑性加工が困難で，信

頼性にも欠けるため，現在のところ構造材料としては実用

に供せられていない．金属間化合物のすぐれた高温強度特

性を高温構造材料として活用するためには，高温のみなら

ず常温においてもある程度の延性を具備させることが信頼

性の観点から不可欠と考えられる．

　最近，金属間化合物の機械的性質が注目を集めている

が，従来の研究は活動すべり系や降伏応力の異常な正の温

度依存性などに集中し，破壊挙動の解明や延性の改善を目

的とした研究は少ない．著者らは高温構造材料としての実

用性の観点から金属間化合物の変形および破壊挙動を調

べ，ある種の金属間化合物の常温における脆さは改善され

る可能性がある知見を得た（2＞．すなわち，従来，Ni基超

合金の主要な強化相であるL12型金属間化合物Ni3A1（い

わゆるγ’相）は高温強度特性がすぐれているにもかかわら

ず，常温のみならず高温でも著しく脆いため，それ単独で

の使用は不可能とされていた．しかし，著者らは凝固した

ままあるいは均質化焼鈍したNi3A1多結晶材は確かに脆

いが，単結晶は常温でも展延性を有することに着目し，単

結晶を冷間圧延し，高温で焼鈍，再結晶させて得たNi3A1

多結晶が常温で10数％の伸びを示すことを見出した．こ

の事実はNi3A1多結晶は必ずしも本質的に脆くはなく，凝

固材の結晶粒界に脆さの原：因があり，それを何らかの方法

で除去することがでぎれば，常温延性が改善される余地が
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あることを物語っていると思われる　著者らは脆さの原因

として結晶粒界への微量不純物元素の偏析あるいは規則合

金としての粒界構造の特異性を想定し，それを除去する方

法として微量第3元素の添加を試み，ホウ素（B）の添加に

よって従来脆いと考えられていたN13A1多結晶か充分に

延性的になることを見出した（3）本研究の目的はBの添加

によりN13A1の常温延性かいかに改善されるかを明らか

にし，常温延性か改善される機構を検討することてある．

II．実　験　方　法

　電解N1（999％）と高純度A1（99998％）より，アルゴン

雰囲気アーク溶解法によりNI3Al（76at％，8733wt％N1）

およひこれにBを005（分析値B　OO44％，N1：873％）

と01wt％（分析値B　OO93％N王864％〉添加した
Ni3A1合金を溶製した．　Bの添加にはあらかじめ溶製した

N1－B母合金（87wt％B＞を用いた　合金組成の均一化を

図るため数回の再溶解をくり返した　1300Kて50h，133

mPaの減圧下（均質化焼鈍を行ない，炉冷した　光学顕

微鏡観察によりNI3A1単相てあることを，　X線回折によ

りし12型に規則化しにN13A1てあって，　Bを添加しても

結晶構造の変化は生じないことを確認した．

　常温延性の評価は3種の方法，つまり曲げ，圧延およひ

引張りによって行った．曲げ試験はタイヤモントカノター

て切り出し，エメリー紙研摩て仕上けた約2x3x30　mm3

の板状試験片の一端を万力に固定し，他端をハンマーてた

たく簡便な方法によった　圧延は上記と同様な方法て得た

約2×8x30　mm3の試験片を用い，小型2段比延機により

中間焼鈍せずに行った　引張り試験は放電加工湿てケーノ

部が約15×1．5×23mm3の首つり型試験月を作製し，電

解研摩後インストロン型試験機を用い初期ひずみ速度14

×10－3s－1て行った．組織観察は光学顕微鏡破面観察は走

査型電子顕微鏡（SEM），そして表面分析はイオン，マイク

ロアナライザ（IMA）によりそれぞれ行ったなおB無添加

およ0・B添加試料の平均結晶粒径はそれぞれ約02nlmと

01nlmてあり，　Bの添加により結晶粒径はやや微細化し

た

III．実験結果
　！．機械的性質

　（a）曲げ：Photo．1はB無添加のN13A1およひBを

0．05と0．1wt％添加したN13A1合金の曲げ試験後の試

料の外観を示す　B無添加の試料はほとんど曲からず脆性

的に破壊するか，Bを添加した試料は写真に見られるよう

にU字型となるまて曲げることか可能て，試料のとこにも

き裂は認められない．

　（b）圧延：Photo　2は圧延後の試料の外観を示す．　Bを

添加しない試料はほとんど圧延てきないか，Bを添加する

と中間焼鈍せずに90％以上の王延かてきるようになる．
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Photo3　A　vlew　of　tensエ1e　tested　spec三mens，
show111g　the　effect　of　boron　addltlon　on　the　room
temperature　duct11三ty　of　N13AI．

　（c）引張り：Photo．3は引張り試験前およひ引張り破

断褒の試料の外観を示す．Bを添加しない試料は従来の報

告と同様にほとんど伸ひないて脆性的に破断するが，Bを

添加した試料は明瞭に伸ひを示すようになる．

　Fig．1は上記写真の試料の引張り応カーひずみ曲線であ

る　Bを添加しない試料は降伏する前に脆性的に破断し，

伸びは検出できないが，Bを添加すると図に見られるよう

に35％の伸びを示すようになる．ところて，前報てNi3A1

多結晶は引張り変形はてきないか，圧縮変形は多少可能な

ことを報告した（4）．Fエg・1中の点線はBを添加しない

N13AIの圧縮応力ひずみ曲線てある　図から明らかなよう

に引張り降伏応力と圧縮降伏応力はともに200MPaて等
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Fig．1　Tensile　stress．strain　curves　at　room　tem．
perature，　showing　the　effect　of　boron　addition　on
the　elongation　of　Ni3A1．　Dashed　lines　shows　the
compressive　stress．strain　curve　of　Ni3AI．

しい．つまりBを添加すると降伏強度の低下を招くことな

しに，延性が大幅に改善されることが分る．以上の3種類

の機械的試験から明らかなように，Bを添加することによ

り従来脆いと考えられていたNi3A1多結晶材に大幅な延

性を具備させることがでぎた．

　2．組織観察

　Photo．4は引張り破断した試料表面のすべり帯を示す

光顕写真である．変形量が大ぎいため結晶粒間の凹凸が激

しくなっている．このすべり帯の形態はB無添加試料を圧

縮変形した場合（2）のそれとほぼ同様であり，差異は認めら

れない．

Photo．4　　Surface　slip　markings　of　O．1％　boron
added　Ni3Al　tested　in　tension　to　the　fracture
point．

　Photo．5（a），（b）はBを添加しない試料の引張り破面の

SEM写真である。写真に見られるようにすべて粒界破壊

しており，粒内破壊は観察されない。ゆえにNi3A1多結晶

が延性に乏しいのは粒界破壊しやすいことによるものであ

る．，これは著者らが既に報告している結果と同じであ
る（2）．

　Photo．6（a），（b＞，（c）はBを0・1wt％添加した試料の引

張り破子のSEM写真である．写真に見られるようにB無

添加試料とは全く異なり，粒内破壊しており粒界破壊は観

Photo．5（a）（b）　Scanning　electron　micrographs　of
fractured　surface　of　Ni3AI　without　boron　showing
intergranular　fracture．

察されない．著者らはNi3A1単結晶はディンプルパター

ンの観察される延性破壊（2），一方，Ni3Ge単結晶（5）および

高Ti濃度のNi3（Al・Ti）単結晶（6）はかなりの塑性変形の

後にへき開破壊することを既に報告しているが，Bを添加

したNi3A1は粒界破壊が著しく抑えられる結果，多結晶

であるにもかかわらず，上記単結晶と類似した破面を呈す

る．すなわち，Photo・6（b），（c）に見られるように周辺部

ではディンプルパターン，中央部ではへき開によると思わ

れる数多くのファセットが観察される．従って破面観察か

ら，BはNi3A1の粒界破壊を著しく抑止し，その結果，

延性が改善されると結論される．このようなBの効果を考

える時，Bは結晶粒界に偏析する有害不純物元素を排除す

る作用をするのか，それとも粒界構造を変えるなどの作用

をするのか明らかにする必要がある．

Fig．2はBを添加しないNi3AIの引張り粒界破面から得

られたIMAの質量スペクトルの一例を示す．ここで，1

次イオン種としては02＋を用い，ビーム径は400gmとし

た．図に見られるようにNi3A1の構成元素であるNiと

A1の他にH＋などの不純物のスペクトルが検出されるが，

P，Sn，Sb，BiおよびAsなどの粒界脆化をひき起こしやす

いといわれる元素は検出されない．添加したBが結晶粒界

に偏析するか，あるいはBの添加により，粒界上の不純物

量が減少するか知るには，オージニ（AES）やIMAを用い

て粒界破面から深さ方向の濃度分布を調べるのが一般的で
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Photo．6（a）（b）（c）　Scanning　electron　nlicrographs
of　fractured　surface　of　O．1％boron　added　Ni3A1，

showing　transgranular　fracture，

あるが，本研究ではBを添加して延性が改善されると粒界

破壊しなくなるので，この方法によっては粒界偏析を調べ

ることはできない．そこで試料表面をパフ研摩し，かるく

化学エッチして粒界の位置を知り，そこにマーカーを着け

た後，再びパフ研摩し，粒界と粒内におけるIMAの質量

スペクトルを測定した．Fig．3は0．1％Bを添加した試料

の結晶閣内から得られた質量スペクトルの一例である．こ

こで，ビーム径は150μmとした。図に見られるように

Ni，A1のほかに添加したBが明瞭に検出される．同様にし

て結晶粒界における質量スペクトルを求め，結晶粒界と粒

内における27A1＋および64NPに対する11B÷および1H＋

などの微量不純物元素のイオン強度比を計算し粒界と粒内

における値を比較したが，両者で明瞭な差は認められなか

った．つまり本研究ではBの粒界偏析あるいはBの添加に
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Fig，3　Secondary　ion　mass　spectrum　of　boron
added　Ni3AI．obtained　from　the　grain　interior，
showing　the　existence　of　boron．

より微量不純物元素が減少するという直接的な証拠は得ら

れなかった．

VI．考 察

　金属間化合物は常温で一般に著しく脆い．常温で多少の

延性を有する金属間化合物としてはCsC1型構造のβ黄銅

や（7）形状記憶効果のあるTiNi（8》などが知られているが，

前者は中間温度以上（約730K＞で不規則変化する材料であ

り，後者はマルチンサイト変態による変形であるから，と

もに特殊な例である．融点まで規則化している逆位相境界

（APB）エネルギーの高い金属間化合物が常温で大幅な延性

を有する例は本研究のBを添加したNi3AI合金がはじめ

てであると思われる．第3元素の添加により常温延性が改

善される例としてはNi合金のSによる脆化がLa，Zrお
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よびHfの添加によって（9），　CuのBiによる脆化がFeの

添加によって（10），NiのHによる脆化がBの添加によっ

てm），それぞれ改善されることが知られている．またB，C

およびBeはFeの延性一脆性遷移温度を下げる作用があ
るといわれている（12）．しかし，これらの第3元素は元来，

多少の延性を有する合金に添加されてその延性を改善する

のであって本研究のように全く伸びを示さないNi3A1が

Bの添加により35％もの伸びを示し，90％以上の圧延が

可能となるほど延性が改善される例はまれである．さらに

粒界破壊が完全に抑えられて全て粒内延性破壊となること

から，Bの延性改善の効果がきわめて顕著なことがわか

る．

　Bが少量添加されて合金の機械的性質に多大の影響を及

ぼす例は多い．例えば，良く知られているようにBは炭素

鋼や低合金鋼の焼き入れ性を著しく向上させる．またBや

Zrは多くのNi基超合金に添加されて高温特性，特にク

リープ破断寿命や高温延性を増大させるといわれている．

BがNi基超合金の高温特性を改善する機構は充分明らか

となっていないが，DeckerとFeemanによればBはNi
基超合金の結晶粒界近傍の微視的組織を安定化する作用が

あるといわれる（13）。すなわち，Bは結晶粒界における

M23C6とγ’相（Ni3A1）の凝集ならびに粒界近傍のγ’相の

析出を遅らせ，その結果M23C6と素地の界面で生じる微

小き裂の発生が抑制されるので高温延性が改善されると彼

らは説明している．BはNi基超合金に添加されて高温延

性の改善に寄与しているが，上記の説明からも知れるよう

に，Ni3Alそのものの常温延性を改善する効果は従来不明

であった．

　さて，Bの添加によりNi3A1の常温延性が改善される

機構の検討に移ろう．B無添加のNi3A1が脆いのは粒界

破壊するためであり，Bの添加により粒界破壊が抑えられ

て延性が生じるようになるのであるから，Ni3A1が粒界破

壊する条件を先ず検討する必要がある．・一般に，金属間化

合物が粒界破壊する．要因としては次の3項目が考えられ

る．

　　（i＞独立な活動すべり系の数

　　（ii）微量不純物元素の粒界偏析

　　（iii）規則合金に特有な粒界構造，あるいは転位構造

　一般に，多結晶材が連続性を保って塑性変形するには5

個以上の独立なすべり系の活動が必要である（14）．von

Misesの条件として知られるこの条件が満されないため

粒界破壊が起る例としてNiA1が知られている（15）．とこ

ろが，Ni3A1の常温における活動すべり系は｛111｝＜110＞

でありこの条件は満されるので，活動すべり系の不足が粒

界破壊をひき起すという（i）の条件はNi3A1の場合にはあ

てはまらない．従って，残りの（ii＞か（iii）が粒界破壊の原

因になると考えられる．

　（ii）について検討しよう．金属間化合物に限らず，結晶

粒界に偏析する微量不純物元素によって粒界脆化が起るこ

とは多い，例えば，合金鋼の焼き戻し脆性がP，Sn，Sb，

As，Si，GeおよびBiなどの粒界偏析によって起ることは
良く知られている（12）．またCuにBi（16）が，　WにP（17）が

それぞれ粒界偏析して粒界破壊が起ることがAESで確か

められている．一等星CsCl型金属間化合物，　AgMg（18），

NiA1（18）およびNiGa（19）では化学量論組成より活性な金属

を過剰に含む側，つまり，高Mg，高A1および高Ga側

で0，あるいはNなどのガス状不純物による粒界硬化が起

り，粒界脆化するといわれている．本研究のBを添加しな

いNi3A1の粒界内面のIMA分析ではP，SnおよびSbな
どの脆化元素の偏析は検出されなかったが，H＋や0駅1

次イオン種としてA酋を使用した場合）などの存在が知れ

た．しかしBの添加によりこれらガス状不純物の粒界偏析

が減少する証拠は得られなかった．もしNi3A1多結晶の

脆さが微量不純物元素の粒界偏析によるものであり，Bは

それを減少させる効果があるとすれば，素材の純度を上げ

るか，あるいは他の脱酸力や脱硫能の大きい第3元素を添

加してもBと同様に常温延性が改善されることが期待され

る．この考えに基づき純度のより高い，AI（99・999％）と

Johnson－Matthey　Chemical　Ltd．製のNi（99．99％）をそ

れぞれ帯溶融精製し，これを素材としてNi3A1を溶製し

たが，延性は改善されなかった．またCa，Mg，Siおよび

Ti等の脱酸力や脱硫力の大きい元素の添加によってもB

のような延性改善の効果は認められなかった．これらの事

実からただちに，延性の改善はBが微量不純物を減少させ

ることによるものではないといえないが，その可能性は小

さいと思われる．もし，Bの添加が微：量不純物の粒界偏析

を減少させるとすれば，（i）Bと微量不純物元素が第2相

を形成して粒界偏析の駆動力を下げる（2。）．（ii）Bが微量不

純物元素の固溶限を増大させて粒界偏析を少なくする（2D．

（iii＞Bが原子半径の大きい元素あるいは小さい元素と結び

ついてミスフィットを小さくし，粒界偏析を少なくする（22），

などの諸点を今後検討しなければならない．

　次に（iii）について検討しよう．合金は規則化すると純度

や結晶粒径が同じでも，不規則状態にくらべて著しく脆化

し粒界破壊することが多い（23）．金属間化合物は融点まで

規則化しているものが多いから，もしこの実験事実が普遍

性を持つならば，金属間化合物の延性改善を図ることはき

わめて悲観的となる。これまで金属間化合物の常温延性改

善を図る試みが少なかったのは規則合金は脆いという実験

事実がその原因の1つであったかも知れない．しかし，本

研究で，Ni3A1のように長範囲規則度が1に近い（24）ほど高

く規則化している金属間化合物でも充分に延性が生じるこ

とを実証したことにより，規則化していることが必ずしも

脆化の根本的原因でないから他の金属間化合物多結晶でも

延性改善の余地があるものも存在すると推測される．

　さて，規則化に由来する脆性の原因は現在のところ充分

明らかではないが，次の2通りの説が提唱されている．す

なわち1つは，規則合金中を運動する規剤格子転位は一般
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に交差すべりし難く，そのため結晶粒界に応力集中を生

じ，粒界破壊しやすいという説（25》である．他は規則合金

の粒界構造の特異性に基づく理論である（26）．すなわち，粒

内と違って粒界は幾何学的な関係から常に不規則化してい

るので，三内にくらべて粒界に沿って伝播するクラックの

エネルギは低く，それゆえ粒界破壊しやすいと唱えられて

いる．しかし，後者の説は実験的には未だ確かめられてい

ない．

　ところで粒界脆化が微量不純物元素の粒界偏析によって

起るという例は多いが，粒界構造に起因するという報告は

少ない．最近，Rohr，MurrとHeckerはIr合金の粒界
破壊は微量不純物元素の粒界偏析によるものではなく，粒

界構造に起因した本質的なものであると提案した⑳．Ir

単結晶はカ0であるのにもかかわらず常温でへき開破壊す

る数少ない金属である．一方，多結晶は脆性的粒界破壊を

するが，結晶粒界への不純物元素の偏析がAESによって

検出されないことから，Irの粒界破壊は結晶粒界の構造

に密接に関係した本質的なものであろうと示唆されてい

た（28＞．Rohrらは透過電顕観察により，　Ir－0．3pct　W合

金の結晶粒界には｛111｝に平行な多数のレッジが含まれて

おり，また｛1ユ1｝が2次へき開口であることを見出した．

NiやCuでも同様なレッジが観察されるから，単にレッ

ジの存在だけではIrの粒界破壊は説明できない．へき開

が起りやすいことが，この場合粒界破壊を起す決定的な因

子であり，レッジとへき開の組み合わせ，つまり｛11ユ｝で

へき下しやすいことが｛111｝に平行なレッジに沿ってクラ

ックを発生，伝播させやすくし，その結果脆性的粒界破壊

が起ると説明されている．彼らは他のへき開が起りやすい

材料でも同様の粒界破壊が起るだろうと提唱している．

　ところで，著者らはNi3GeやNi3（Al・Ti）単結晶は常温

でかなりの塑性変形の後にへき開破壊することを報告し

た（5x6）．この材料のへぎ開破壊は降伏応力が正の温度依存

性を生じる機構（29）つまり，Kear－Wilsdorf機構によって

可動転位の枯渇が起ることによって生じると解釈された．

へき開破壊の起りやすさは合金組成，つまり逆位相境界エ

ネルギーに依存するが，L12型金属間化合物に共通する性

質であると考えられる．したがって，B無添加のNi3A1の

粒界破壊はIrと同様に，結晶粒界構造とへき開破壊が起

りやすいことの2者を考慮してはじめて説明される本質的

な粒界破壊である可能性が強い．Rohrらはこの本質的と

される粒界破壊セこは改善される余地があるか否か言及して

いないが，第3元素，例えばBの添加により，結晶粒界の

レヅジの性質や密度あるいはへき開破壊の起りやすさなど

が変われば，粒界破壊が起りにくくなることは充分あり得

ると考えられる．

　Ni3A1の粒界破壊が微量不純物元素の粒界偏析によるも

のか，それとも粒界構造などに起因するものであるかは，

今後なお検討の余地がある．しかし，従来，脆いとされて

いたNi3A1の常温延性がBを添加することにより大幅に

改善されたことにより，金属間化合物にも延性が改善され

るものが存在することが実証されたわけであるから，今後

の他の金属間化合物の常温延性改善に明るい展望を与える

ものと思われる．

V．結 言

　ホウ素（B）を添加することによりし12型金属間化合物

Ni3AI多結晶の常温延性が大幅に改善されることが明らか

になった．本研究で得られた主要な結果は次のように要約

される．

　（1）B無添加のNi3AI多結晶は従来の報告と同様にほ

とんど延性を示さないが，Bを添加した試料は曲げ，圧延

および伸びの測定から，常温で充分な延性を示すことが明

らかとなった．

　（2）Bの添加による常温延性の改善は降伏強度の低下を

招くことなしに達成される．

　（3）B無添加の試料は粒界破壊，Bを添加した試料は粒

内破壊する。つまり，BはNi3A1の粒界破壊を著しく抑

止することにより，常温延性を改善する．

　（4）Bの添加により常温延性が改善されるのは結晶粒界

の微量不純物量が減少するか，あるいは結晶粒界の構造な

どが変化するかのいずれかであるが，後者の可能性が大き

いことが示唆された．

　IMAなどの測定に便宜をはかられた日立電線（K・K）研

究所長山路賢吉博士，アーク溶解に協力された東北大学

金属材料研究所の山田　務氏，圧延に協力された同所徳能

裕己，小原和夫の両氏，ならびにIMAのデータ解析に有

益な助言を与えられた東北大学選鉱製錬研究所の大森康男

教授，佐藤史生氏に深く感謝します．
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  Tsuyoshi Yamamoto, Toshiyuki Takashima and Keizo Nishida : Interdiffusion in
a-Solid Solution of the Ni-Zn System. F'or the purpose of studying interdiffusion in
an a-solid solution of the Ni-Zn system, nickel test pieces were diffusion-annealed in an
evacuated capsule containing the powdered 45wt%Zn-Ni alloy(a+Si or cr+P)or the powdered
40wt%Zn-Ni alloy(a)as a Zn vapor source at 1073--･1323K for 3.6--705.6ks.
   In the case of the diffusion--annealing with the former 45 wt%Zn-Ni alloy as a Zn vapor
source, the surface concentration of Zn in the test piece at 1073K coincided approximately
with the solubility limit reported in the phase diagram of the Ni-Zn system, while a sig-
nificant deviation toward the higher Zn concentration in the solubility limit was found at
other temperatures.
   For the powdered 45wt%Zn-Ni alloy as a vapor source, fine alumina markers placed on
the surface of test pieces prior to diffusion still remained on the surface after annealing,
so that it is considered that Zn atorns diffuse predominantly into the a-solid solution at the
marker position. For the latter vapor source used at 1323 K, the markers were found inside
the test pieces after annealing. In this case, the Zn concentration at the markers position
was 36.3at%Zn and the ratio of these intrinsic diffusion coefiicients in this Zn concentra-
tion, (Dz./DNi), was about 21.
   The interdiffusion coefficients(D)were dependent upon Zn concentration and were evalu-
ated to be the orders of 10-i7-vlO-i3m2/s in this experimental temperature range. Logb
increased linearly with increasing Zn concentration except the case annealed at 1073K.
   The activation energies for interdiffusion(di)obtained from these data decreased linearly
with increasing Zn concentration from 265kJ/mol for 5at%Zn to 208kJlmol for 30at%Zn.
The impurity diffusion coefficient (D2.) at each temperature was obtained irom extrapolat-
ing of D to Oat%Zn and the activation energy for the impurity diffusion of Zn in Ni(Q2n)
obtained from the Arrhenius plot of D2. was evaluated to be 276 kJ!mol.
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