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	1	 はじめに

量子力学の創始者の一人であるDirac（ディラック）は、

1929年の論文において次のように述べている 1）。「物理の大

部分と化学のすべてを記述する方程式はすでに明らかになっ

た。残る困難は、その方程式を如何にして解くかである。」そ

の方程式とはシュレーディンガー方程式のことであり、これ

を解けば物質・材料の性質が導き出されるはずである。一

方、哲学においては「あらゆるものがそこから演繹される出

発点」のことを「第一原理（first principles）」と呼ぶ。つまり

シュレーディンガー方程式は「物質・材料科学の第一原理」

と言えるので、この方程式を数値的に解く方法は、第一原理

計算あるいは非経験的（ab initio、アブイニシオ）計算と呼ば

れる。この計算には膨大な数値演算量が必要だが、計算機の

演算能力は過去60年間にわたり10年で約100倍という驚異

的なスピードで進歩し続けている。そのため計算手法の着実

な進歩と相まって、2000年前後から粒界などの格子欠陥に対

する精密な第一原理計算が、比較的計算時間のかかる金属

においても可能になってきた。本解説では、長年の謎であっ

た粒界脆化の原子・電子論的メカニズムの解明において、第

一原理計算が果たしてきた役割とその経緯について述べる。

粒界脆化とは、溶質元素の粒界偏析により破壊エネルギー

や破壊応力の大幅な低下を伴う粒界破壊が生じやすくなるこ

とを言う。1970年代にオージェ電子分光法によって粒界破壊

表面の偏析元素を検出できるようになり、偏析元素は粒界面

の2、3原子層以内に局在していること、どのような元素が粒

界に偏析しやすく、その脆化・強化効果はどのぐらいか、と

いうことはよく分かっている。例えば1993年の本協会誌にお

ける木村の西山賞受賞記念特別講演論文 2）では、リン（P）と

硫黄（S）の粒界脆化効果や炭素（C）とホウ素（B）の粒界強

化効果が高純度鉄を用いた実験によって定量的にかなり明ら

かにされている。しかし、なぜ元素によって偏析のしやすさ

や粒界脆化・強化効果の大きさが異なるのか、という点は実

験的には明らかにする手段がなかった。

粒界脆化に関する電子論的研究は1980年頃から始まって

おり、様々な可能性が指摘されてきた。「粒界脆化の原因は

溶質元素がもたらす原子間結合状態の変化にあるのではな

いか？」、と最初に指摘したのはLosch3）であり、それに続い

て原子数個からなる金属－溶質元素クラスターの計算がいく

つか行われた。そして粒界脆化の原因について、「金属から

溶質元素への電子移動によって粒界を支える金属間結合が

弱まるため」という説 4）や、「偏析元素が粒界面内の原子間

結合を強化することにより転位発生が阻害されて粒界が硬化

するため」という説 5）、さらには「偏析元素が格子を膨張さ

せるために粒界を支える金属間結合が弱まるため」という説

も提案された 6）。しかしながらこれらの説は、金属－溶質元

素間の結合の電子論的特徴を指摘するに留まっている。つま

り、破壊エネルギー及び破壊応力の低下や延性脆性遷移温

度（Ductile-to-Brittle Transition Temperature＝DBTT）の上

昇など、粒界脆化という現象を記述するマクロな物理量の変

化に対し、上記の電子論的特徴がどのように関係するのかを

理論的な根拠に基づいて説明していないため、説得力に欠け

ているのである。

その一方で、マクロな粒界破壊現象とミクロな電子論

をつなぐ理論的な関係は、すでに1980 年の段階において

McMahon（マクメーン）らのグループ（Jokl、Vitek、亀田）

によって指摘されていた 7,8）。金属においては、脆性破壊する

ときもその破壊エネルギーの大部分はき裂進展に伴って生じ

る塑性変形のエネルギーが占めている。粒界破壊の場合、溶

質元素の偏析量が増すにつれて破壊エネルギーの大幅な低

下が起きるが、粒界面のわずか2、3原子層以内に局在した

偏析元素が転位の発生・運動に由来する塑性変形のエネル

ギーを大きく下げるとは考えにくい。そこで彼らは、「き裂進

展に伴う塑性変形エネルギーは、粒界の原子間凝集エネル

山口正剛
Masatake Yamaguchi

（独）日本原子力研究開発機構 
システム計算科学センター　研究主幹

第一原理計算による 
粒界脆化メカニズムの解明

First-principles Study on the Mechanism of Grain Boundary Embrittlement

特集記事　
材料の明日を拓く表面・界面の制御・評価技術

3



ふぇらむ Vol.15（2010）No.12

22756

ギーすなわち粒界凝集エネルギーに依存している」と考え、

偏析元素が粒界凝集エネルギーを下げることによって塑性変

形エネルギーも下がり破壊エネルギーが下がる、という説を

提案した。ここで粒界凝集エネルギーとは、2つの破壊表面

エネルギーと粒界エネルギーの差であり、the ideal work of 

fracture（理想破壊仕事）あるいは the ideal work of interfacial 

separation（界面分離理想仕事）と呼ばれる。

RiceとWang9）は同様の考え方をさらに発展させ、1989年

に粒界凝集エネルギーの偏析による変化が溶質元素の表面と

粒界における偏析エネルギーの差によってもたらされること

を熱力学的理論を用いて示した。つまり、粒界より表面でエ

ネルギー的に安定になる元素は粒界凝集エネルギーを下げる

ので粒界脆化元素であり、その逆は粒界強化元素であるとい

う、粒界脆化の物理・化学的起源を示した。Riceは溶質元素

の偏析による粒界凝集エネルギーの変化分を表面・粒界偏析

エネルギーの測定値から見積もり、それが実験で観測される

DBTTの変化と大まかには相関していることを示し、彼の理

論に対する一つの実験的証拠を示している。（DBTTの上昇

は、破壊応力の低下を反映していると考えられる。）しかし、

実験データの不足によりうまく説明できていない部分もあっ

た。

1994年にいち早く、Wu、Freeman、Olson10）は粒界凝集

エネルギーが粒界脆化の鍵となる物理量であることを第一原

理計算から示唆した。彼らは鉄（Fe）の粒界を用いて、脆化

元素であるPは粒界よりも表面でエネルギー的に安定になる

ので粒界凝集エネルギーを低下させ、逆に強化元素であるB

は表面よりも粒界で安定になるので粒界凝集エネルギーを増

大させることを示した。しかしながら、偏析元素が粒界偏析

した状態については確かな根拠もなく仮定した原子配置を用

いていたため、その偏析状態の実現可能性が分からなかっ

た。また、粒界凝集エネルギー自体を計算していなかったた

め、どのぐらい粒界凝集エネルギーが減少/増大するのかも

分からなかった。それでもこの当時のスパコン（Cray-C90）

を長時間使用した計算をしており、これが当時の限界だった

と思われる。

筆者は2001年から上記のFreeman教授（米国ノースウエ

スタン大学）のもとに1年間留学する機会を得て、その頃か

ら粒界脆化研究に取り組み始めた。そして原子力機構の大型

計算機を利用することにより、2005年前後から詳細な計算が

できはじめたことによって粒界脆化に対する理解が進んだ。

その端緒として、硫黄（S）の偏析によるNi粒界強度の大幅

な低下を2005年に世界で初めて示すことができ11）、ここ2、

3年になってようやく、McMahonグループやRiceらの理論

を支持する説得力のある証拠を示すことができるようになっ

たと考えている12）。

以下では筆者が近年行ってきた第一原理計算による粒界

脆化研究の概略を述べる。その詳細は、すでに出版された文

献 12,13）に記述したのでそちらを参照していただきたい。本解

説では、粒界凝集エネルギーが粒界脆化にとって非常に重要

な役割を果たしていることを、脆性破壊の破壊力学をベース

として理論的に説明するところに重点を置きたい。なぜなら、

その点を理解しなければ計算結果の意味するところを理解で

きないからである。なお、粒界水素脆性については紙面の都

合で省略したので文献 14）を参照されたい。

	2	 粒界脆化の破壊力学

2.1　�粒界凝集エネルギー（2γint）と局所破壊応力、延性脆

性遷移温度の関係

金属のような弾塑性体におけるき裂進展条件は、Griffith-

Orowan-Irwinの破壊条件として知られているが、それを粒

界破壊における微視き裂の進展に適用すると次のようにな

る。（モードI、平面歪み条件の場合）

 （1－ν2）（σ＊）2πac / E ≥ 2γint ＋ γp   （1）

ここで、νはポアソン比、σ＊は微視き裂全体にかかる局所

破壊応力、acは微視き裂半長（μmのオーダー）、Eはヤング

率、2γint は2つの破壊表面の表面エネルギー2γs から破壊

前の粒界エネルギーγgbを引いた粒界凝集エネルギー（2γint

＝2γs－γgb）、γpはき裂の進展に伴って生じる塑性変形の

エネルギーである。左辺はき裂進展におけるエネルギー解放

率（J/m2）を表し、右辺は破壊表面の形成とそれに伴う塑性

変形に必要なエネルギー、すなわち破壊エネルギーを表す。

σ＊が十分大きくなり、き裂進展に伴って解放される弾性エ

ネルギーが、破壊エネルギーを上回る場合にき裂が進展す

る。ただし、この式が成り立つのは破壊に伴って生じる塑性

変形領域がき裂のサイズに比べて十分小さいという小規模降

伏条件が成り立つ場合である。

式（1）を実験データの解析に用いる場合、右辺の破壊エ

ネルギーは塑性変形のエネルギーを繰り込んだ表面エネル

ギーすなわち「有効表面エネルギー」（2γef f ＝2γint＋γp）と

して扱われる。塑性変形しないガラスのような物質の場合に

はγp＝0だが、金属の破壊においてはγpの方が2γintよりも

10倍以上大きくなることが知られており、2γintは無視でき

ると見なしても問題がない。そのため、多くの研究者はγpを

2γintとは独立な物質パラメータと見なしてしまっている。

ところが上記の考え方では、粒界脆化による破壊応力低下

を説明しようとするときに矛盾が生じる。リンや硫黄などの

脆化元素が金属粒界に偏析して粒界破壊が生じる場合、偏
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析量に応じて破壊応力及び破壊エネルギーが大きく減少す

るので、2γef f の大部分を占めるγpが減少しているはずであ

る。しかし、粒界に偏析した脆化元素は粒界面のわずか2、3

原子層以内に局在しているため、粒界面における原子間凝集

エネルギーである2γintを大きく減少させることは考えられる

が、γpを大きく減少させるとは考えにくい。なぜならγpは、

き裂先端とその周辺で転位が発生・運動してもたらす塑性変

形のエネルギーであるが、それを生み出す領域は粒界面の2、

3原子層に比べればはるかに広いからである。（この領域の大

きさは、NiCr鋼の粒界割れの場合で1－2μm以内と見積もら

れている）15）。一方、偏析元素の存在により粒界の原子面上

にあるき裂先端からの転位発生が困難になる可能性もあるが、

き裂先端の周辺に多数あると考えられる転位源からも転位は

発生・運動しうる。そのため、き裂先端から転位が出にくく

なったとしても、それはき裂先端を鈍化させないためには必

要な条件かもしれないが、それだけでγpを大きく減少させる

とは考えにくい。

この矛盾を解く一つの考え方は、次のようなものである。

金属粒界のき裂先端においては原子間結合の分離が生じると

ともに、き裂先端とその周辺領域では応力状態に応じて転位

の発生・運動が生じている。仮に粒界凝集エネルギー2γint

がゼロならば、転位の発生・運動が生じる以前に粒界の原子

間結合が分離するので塑性変形エネルギーγpはゼロになる

はずである。そして2γintが大きくなれば、き裂先端とその周

辺にかかる応力が大きくなり、塑性変形量が増えてγpも大

きくなる。つまり、γpは2γintに依存するはずであり、

 γp ＝ γp（2γint）,   （2）

である。もちろんγpは、材料の組織や硬さ、温度などにも

依存するが、今は2γint への依存のみを考えている。この依

存関係に関しては、Jokl、Vitek、McMahonが理論モデルを

提案しており7）、亀田がその解説を記している16）。そのモデ

ルでは転位の運動速度が応力のn乗（n＝1－2）に比例すると

して、その他様々な仮定をした上で、粒界凝集エネルギーの

変化が塑性変形エネルギーを変化させることを示している。

このモデルの妥当性はあまり明らかではないが、実験的にも、

粒界割れに付随する塑性変形量が粒界凝集エネルギーの減

少に依存して小さくなることを示唆する結果がある。例えば

小倉らはNiCr鋼のリン偏析による粒界割れについて、X線を

用いた測定により、リン偏析量増加による塑性変形量の減少

を示している15）。

以上のように粒界凝集エネルギーの減少は破壊応力の低

下をもたらすが、それは同時に延性脆性遷移温度（DBTT）

の上昇をもたらすことが、極めて簡略化された考え方であっ

てあまり正しいとは言えないが、図1を用いて理解できる。

通常、DBTTは図1に示されるように、温度の上昇に伴って、

急激に低下する延性破壊応力（σd）あるいは降伏応力と、温

度にあまり依存しない脆性破壊応力（σ＊）との交点として理

解されている。ここで、粒界偏析によって粒界凝集エネル

ギーが低下するとそれはσ＊の線を式（1, 2）を通じて低下さ

せ、σdの線との交点を高温側にシフトさせる。従って、粒

界凝集エネルギーの減少はDBTTを上昇させるのである。

2.2　�粒界凝集エネルギー（2γint）と溶質元素の粒界・表面

偏析エネルギーとの関係

粒内に固溶している溶質原子が拡散により粒界へ移動した

ときに系のエネルギーが低下すれば、その溶質原子は粒界に

トラップされ、粒界偏析した状態になる。溶質原子1molあ

たりのエネルギー低下（負の値）が粒界偏析エネルギー∆E seg
gb

（kJ/mol）であり、偏析濃度がΓ（m－2）の場合には、粒界エ

ネルギーγgbが∆ E seg
gb Γ（J/m2）だけ下がったと見なすことが

できる。次に粒界が割れて2つの破壊表面が生じると、粒界

偏析していた溶質原子は表面偏析した状態になる。このと

き、溶質原子の粒内固溶状態から見たエネルギーの低下（負

の値）が表面偏析エネルギー∆ E seg
s（kJ/mol）である。ある面

積内で粒界偏析していた複数の溶質原子の1つ1つが2つ

の破壊表面のどちらに偏析するにしても、全体では∆ E seg
s Γ

（J/m2）だけ表面エネルギー2γsが低下すると見なすことがで

きる。そこで、粒界偏析がある場合の2γint（偏析がない場合

は2γ0
int）は、図2に示すように次の式で表わされる。

 2γint  ＝ （2γs＋∆E seg
s Γ） － （γgb＋∆E seg

gb Γ） 

 ＝ 2γ0
int － （∆E seg

gb －∆E seg
s ）Γ   （3）

図1　 粒界凝集エネルギーの低下（∆2γint）が延性脆性遷移温度の上昇
（∆DBTT）をもたらす様子
σ＊は式（1）の脆性破壊の局所破壊応力、σd は延性破壊応力あるい
は降伏応力。σ＊とσd の交点が延性脆性遷移温度（DBTT）を表す
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この式から、粒界偏析エネルギーよりも表面偏析エネルギー

の方が（負の方向に）大きい元素、すなわち粒界よりも表面

で安定化する元素は2γintを低下させるので脆化効果を持ち、

逆は強化元素、ということになる。

	3	 	第一原理計算による	
粒界脆化のモデリング

3.1　第一原理計算法

本研究では計算コードとして、ウィーン大学で開発された

Vienna Ab initio Simulation Package（VASP、ヴァスプ）コー

ド 17,18）を用いている。このコードは平面波関数を波動関数の

展開基底に用いるため、計算アルゴリズムがシンプルになり

高速な計算が可能である。詳しいことは省略するが、PAW

（Projector Augmented Wave）法 19）が組み込まれたことによ

り、全元素の取り扱いが可能となっている。

固体用の第一原理計算コードのほとんどは密度汎関数法に

基づいた計算を行っているが、密度汎関数法とは「多電子系

における電子同士の複雑な多体相互作用を、一つの電子とそ

の他の電子の作る場との一体相互作用で近似する」ことで、

計算量を大幅に減らす方法である。このように、第一原理と

は言っても「近似」に基づいた計算であるため、例えば分子

間力のような小さなエネルギーの相互作用や f電子系におけ

る非常に強い電子相関相互作用を正しく計算できないなどの

弱点もある。しかしながら、金属中の欠陥構造やそのエネル

ギーについては、計算できる範囲内でほぼ正しい結果が得ら

れると考えてよい。計算精度としては、0.1eV/atom（10kJ/

mol）程度のエネルギー差なら十分正確に計算できる。ただ

し、計算の結果出てくる全エネルギーは熱力学で言うところ

の内部エネルギー項のみであり、自由エネルギーではないこ

とに注意されたい。

3.2　粒界偏析と脆化のモデリング

結晶粒界とは、方位の違う結晶同士が接する界面であり、

そこでは原子配置に乱れが生じている。しかしながら、その

乱れは粒界面から高々2、3原子層以内に収まることは、偏

析原子がその範囲内に収まるという実験事実からも理解でき

る。そのため、対称性が高いために粒界面に平行な方向の構

造単位（ユニットセル）を小さくできる対応粒界ならば、現

在では第一原理計算が十分可能なサイズのセル（数十原子/

cell）内で粒界の構造を表すことができる。また、表面におけ

る原子配置の乱れも高々2、3原子層以内であるため、同様に

して粒界破壊表面を扱うこともできる。

ランダム粒界の方が対応粒界よりもエネルギーが高いため

に壊れやすいと言われているが、通常はランダム粒界の方が

対応粒界よりも数多く形成されていることも、壊れやすい理

由の一つと考えられる。残念ながらランダム粒界は粒界面に

平行な方向の構造単位を小さくすることができないので、第

一原理から計算することはできない。そこで筆者の計算で

は、bcc Feに関しては図3に示すようなΣ3（111）対称傾角

粒界を用いている。このΣ3（111）粒界の粒界エネルギーは

1.52J/m2であり、（111）表面エネルギー2.69J/m2の半分以上

あり比較的高い。そのため、ランダム粒界ほど壊れやすくは

ないがそれに次いで壊れやすい粒界と考えられる。そして、

このΣ3（111）粒界を用いた計算により脆化効果が現れれば、

ランダム粒界ではもっと顕著に脆化効果が現れると推測して

いる。

溶質原子がどのような原子配置で粒界偏析するかを、分子

動力学的な計算を行って求めることは困難である。経験ポテ

ンシャルを用いてさえ時間がかかりすぎる上に、そもそも信

図2　 粒界凝集エネルギー2γint（≥0）と溶質元素の粒界偏析エネルギー
∆E seg

gb（≤0）、表面偏析エネルギー∆E seg
s （≤0）、偏析濃度Γとの関係

図3　 bcc FeΣ3（111）対称傾角粒界と2つの（111）表面を含むセル
（a）側面図
（b）粒界を割って上から見た図
球は原子、vacは真空領域、数字は原子層の違いを表す。サイト
0は粒界空孔、サイト1iは格子間サイトを表す。粒界面の面積 Aは
0.556nm2に相当する



25

第一原理計算による粒界脆化メカニズムの解明

759

頼に足る経験ポテンシャルを作ることが容易ではない。そこ

で、次のような方法を用いた。（図4はその概念図）

（ⅰ） 図3のような粒界を含むユニットセルを用意する。

（ⅱ）  セル中の粒界近傍のあらゆる置換サイトあるいは格子

間サイトにおいて溶質原子の偏析エネルギーを計算す

る。そして、偏析エネルギーの大きなサイトほど粒界

偏析しやすいサイトと考える。

（ⅲ）  粒界偏析しやすいサイトから順々に複数個の溶質原

子を置換（あるいは挿入）していく。その際、できる

だけ多くの原子配置について偏析エネルギーを計算

し、最も偏析エネルギーが大きくなるような原子配置

を選びつつ、徐々に高濃度の粒界偏析状態を作って

いく。

（ⅳ）  各濃度の粒界偏析状態において、引っ張り試験計算

を行って粒界を割り、粒界凝集エネルギー（2γint）を

計算する。

つまり、様々な原子配置の粒界偏析状態を仮定して偏析エネ

ルギーを計算し、エネルギーの安定化が最も大きい偏析原子

配置が最終的に実現すると考えることで動力学的な計算を回

避しつつ、偏析原子配置を決定した。そして最後に、その原

子配置に対して引っ張り試験計算を行い粒界凝集エネルギー

（2γint）を計算した。

	4	 	計算結果と考察：Fe粒界に対する	
B,	C,	P,	Sの脆化・強化効果

この章では、木村による高純度鉄を用いた詳細な実験デー

タ2）のあるFe-B, C, P, S系についての計算結果を示す。各元

素（B, C, P, S）のbcc FeΣ3（111）粒界に対する偏析エネルギー

を計算すると、低濃度の偏析においてはどの元素に対して

も1.0eV/atom（約100kJ/mol）以上になった。平衡偏析のマ

クリーンモデルから考えると、1.0eV/atom以上の偏析エネル

ギーがあれば、1000Kという高温においても10appmの濃度

があれば60％以上、100appmの濃度なら90％以上の確率で

偏析できる。そのため実験的にも知られているように、これ

らの元素は非常に粒界偏析しやすいことが分かる。粒界にお

いてどの原子サイトに偏析するかは各溶質元素や偏析濃度に

よっても異なるが、その点については文献 12）を参照されたい。

前章で説明した方法により、bcc FeΣ3（111）粒界の粒界

凝集エネルギー（2γint）が、溶質元素（B, C, P, S）の偏析が増

すにつれて変化する様子を計算した結果が図5である。図5

においてNx＝4というのはちょうど1原子層の偏析に対応し

ており、図3に示したセルにおいて面積A（＝0.556nm2）内

にある4つの同じ番号のサイト（サイト0等）がすべて偏析原

子によって占められた状態を表す。このような1原子層の偏

析までは粒界凝集エネルギーが単調に増大・減少している。

その理由は、1原子層までは偏析濃度が低いために、偏析し

た原子が互いにある程度離れていて隣接していないからであ

る。それ以上の濃度の偏析になると粒界凝集エネルギーの変

化が単調ではなくなっている。それは、溶質原子同士が互い

に隣接し反発相互作用が働いて偏析エネルギーの利得が減

少していき、偏析しにくくなるためである。

図5から分かるように、偏析濃度の増大によりS、Pでは粒

界凝集エネルギー（2γint）が減少していくが、Sの方が減少

が速い。一方BとCでは、1原子層の偏析までは濃度の増大

により粒界凝集エネルギーは増加するが、その増加はCより

もBの方が速い。これらの結果は、S、Pは脆化元素だがそ

の効果はPよりもSの方が大きいこと、B、Cは強化元素だが

その効果はCよりもBの方が大きいこと、を示しており、木

村の解析結果 2）と一致する。偏析エネルギーの計算結果から

はSの方がPよりも偏析しやすく、Bの方がCよりも偏析しや

すいことが分かっており、これも木村の結果と一致する。特

図4　 粒界偏析と脆化を模擬した第一原理計算の手続き 
（i）−（iv）の説明は本文参照

図5　 溶質元素（X＝B, C, P, S）の偏析濃度変化に対するbcc FeΣ3
（111）粒界の粒界凝集エネルギー2γint の変化
横軸のNxは、計算セル中の粒界面の面積 A（＝0.556nm2）内にお
ける溶質原子数（Nx/A＝偏析濃度Γ）
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にSは他の元素と違い1原子層以上の高濃度の偏析も実現し

やすいことが偏析エネルギーの計算から分かり、図5からは

2原子層（Nx＝8）まで偏析すれば粒界凝集エネルギーを一桁

程度減少させうることが分かった。これらの結果は、実験的

によく知られるSの非常に強い粒界脆化効果を示唆している。

さらに、図5のデータの傾きである∆2γintと、実験によっ

て得られた高純度鉄のDBTTの偏析による変化（∆DBTT）を

比較したのが図6である。この図は、全体としてDBTTの変

化が粒界凝集エネルギーの変化（∆2γint）と非常に良く相関

していることを示しており、粒界凝集エネルギーの変化が粒

界脆化・強化効果の原因であるという、McMahonやRiceの

理論 7,9）を支持する一つの証拠を与えている。

結論として、粒界脆化の物理・化学的起源はRice9）が指摘

したように「粒界偏析する溶質元素が粒界よりも表面で安定

になる性質」にある。その性質を決定する要因の一つとして

は、金属元素と溶質元素との原子半径差による格子歪みエ

ネルギーがある。原子半径差が大きいと、溶質元素は固溶状

態よりも格子歪みエネルギーを一部解放できる粒界で安定に

なり、さらに、歪みをすべて解放できる表面で最も安定にな

る。ヒューム－ロザリー則にもあるように、金属元素との原

子半径差が大きい溶質元素は格子歪みエネルギーが大きい

ために固溶しにくいが、それは粒界偏析しやすいことを意味

するとともに、脆化元素になりやすいことを意味する。次に

もう一つの要因としては、化学結合エネルギーがある。溶質

元素に隣接する金属元素の数は、表面の方が粒界よりも少な

くなるが、そのような少ない数の化学結合を好む場合には表

面で安定になり、逆の場合は粒界で安定になる。例えば炭素

は電子構造が半閉殻なので共有結合の手を多く持てることか

ら、例外的に表面よりも粒界において安定になりうる。もち

ろん第一原理計算をしなければ正確なことは言えないが、上

記の説明は理解の助けにはなるだろう。

	5	 おわりに

粒界脆化の原因は、粒界偏析する溶質元素が粒界よりも

粒界破壊表面においてエネルギー的に安定になる性質を持つ

ことにある。その性質が粒界凝集エネルギー（2γint）を低下

させ、き裂進展に伴って生じる塑性変形エネルギーも粒界凝

集エネルギーに依存するので減少する。結果として、破壊エ

ネルギー及び破壊応力の低下が生じ、粒界脆化が生じる。

McMahonやRiceにより、そのような理論的シナリオはすで

に1980年代に作られていたが、その証拠となるデータすなわ

ち溶質元素の偏析による粒界凝集エネルギーの減少・増大を、

実験で精度良く測定することも計算もできなかった。そのた

め粒界脆化メカニズムは理解が進まずに長い間謎とされてき

たが、計算機と計算コードのたゆまぬ進歩により最近になっ

てようやく計算が可能となり、その証拠となるデータがそろ

い始めたと言えるのではないだろうか。

以上のように基本的な粒界脆化メカニズムはかなりよく分

かってきたように思われるが、様々な溶質元素の複合効果や

偏析の粒界構造に対する依存性、き裂先端からの転位放出

への偏析元素の影響など、よく分かっていないことはまだ多

い。特に、き裂進展に伴う塑性変形エネルギーが粒界凝集エ

ネルギーに依存するメカニズムは、ミクロとマクロをつなぐ

重要な部分だが詳しいことは不明である。第一原理計算に基

づきつつ、分子動力学法やマクロなモデル計算を活用したマ

ルチスケールモデリングが、今後はよりいっそう必要とされ

るだろう。そのためにはモデリングの検証に役立つような基

礎的な実験が必要であり、そのような実験研究が今後盛んに

なっていくことを期待したい。
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