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金属中に固溶した水素が過飽和になると析出してバブルを

形成するのは，格子間水素原子が分子になり金属格子を押し

広げて気泡として析出するのだ，と，このように考えている

人が多いだろう．実際は，水素分圧(化学ポテンシャルと言

ったほうがよい)がよほど高くない限り，結晶中にバブルを

作るほど水素が過飽和になることはない．バブルの形成には

水素と空孔の相互作用が関わっていることが多いのである．

空孔の凝集過程に水素が関与していることは，古く，Al

の急冷実験から知られていた(1)(2)．そこでは空気中やアルゴ

ン中の急冷では見られないボイド形成が水素雰囲気中で見ら

れるのは，Vac4H が作られてボイドの芽になるためと推論

された．その後の理論計算で Al 中の空孔水素クラスター

は〈110〉方向の 1 次元の鎖と(100)面上の平板を形成すると

予測されたが(3)，電解チャージ試料の X 線小角散乱では径

15 nm，厚さ 7 nm 程度の(111)面上集合体が観測されてい

る(4)．ただし，その途中の過程は分からない．

図1･7に示したような超多量空孔生成後の脱水素処理によ

るボイド生成については，その後，初期過程を調べる実験が

Ni と Pd について行われた(5)．中性子小角散乱によると，

Ni では脱水素処理で生じるボイドのサイズは 50 nm と約

250 nm にピークをもつ分布を示し，そのうちの小さいほう

が熱処理によって次第に大きくなる．ボイドは成長するとと

もに粒界に偏析し，やがて粒界割れを生じる．一方，Pd に

ついては，走査電顕観察によって，試料内部では 2030

nm，表面では 13 mm のボイドがほぼ一様に分布している

ことが知られた．同様のボイド分布は大きな塑性変形を与え

た PdH0.78 に熱処理を施した場合にも見られている(1･67)．

水素の熱放出測定を行ってみると，空孔にトラップされた

水素が脱離・放出される温度(500°C)よりずっと高温に大

きな水素放出が見られることがよくある．FeNi 合金めっき

膜の例を図･に示す(2･15)．放出水素量は空孔トラップから

の放出よりもむしろ大きい．同様の高温放出ピークは電解

銅(1･19)や Ni めっき膜(6)，市販の Pt(6)でも見られている．こ

の高温放出ピークはバブル(ボイドにトラップされた水素)か

らの放出と考えられる．Pt で水素が空孔水素クラスターお

よびバブルにトラップされた形で含まれていたのは電解 Cu

や電解 Ni の場合と同様に，電解精錬の際に導入されたもの

だろう．最近の精錬には電解法を使うことが多いので，この

ような形での残留水素は多くの場合に存在するに違いない．

これらの放出ピーク温度8001000°Cから(水素移動のエネル

ギーを～0.4 eV として)得られる束縛エネルギーは 0.7～1.0

eV である．

このようにバブル形成は空孔水素クラスターの凝集によ

ることが多いのだが，空孔水素クラスターがバブルに移行

する初期過程は，まだほとんど理解されていない．

W についての Liu らの計算では，空孔内の水素原子が 8

個になると分子形成が始まって，それが水素のバブル(ボイ
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図3･1 Ni64Fe36 合金めっき膜の水素熱放出スペクト
ル(2･15)．A めっき後 8 h，めっき後 365
h．(2 本の曲線は 1 目盛だけずらしてある．)
時間経過によって低温側のピークは小さくなる
が，高温側のピークは変わらない．
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ド)の芽になるとしている(1･33)．しかし，Ohsawa らの計算

では，水素原子が1012個トラップされたところで稀に分子

が形成されるが，それ以上に進むことはないと報告されてい

る(1･34)．

また，Nb についての八木らのチャンネリング実験による

と(7)，(水素位置検出用の)11B＋ イオンビーム打ち込みで生

じた空孔にトラップされた水素原子の存在状態には 2 種類

があって，そのうち VacH1 クラスターは常に安定に存在す

るのに対して，正 4 面体構造をとる Vac4H クラスターはさ

らに空孔を吸収してボイドに成長する．

館山・大野は水素雰囲気中で aFe 中に生成した VacH2

クラスター間の相互作用を計算し，それらが(100)，(110)

面上に整列することを見出して，この平面状の集合体がクラ

ック発生の芽になるのではないかと示唆しているが(1･31)，

今のところ，これを支持する観測結果はない．

最後に付け加えておきたいのは，空孔と水素の相互作用研

究の動機となった核融合炉では，DT 混合プラズマが使わ

れるので，水素と言っても H ではなくて D, T の挙動が問題

となることである．これらの同位体は，溶解熱はほとんど同

じで，拡散係数は H, D, T の順に多少小さくなるけれど

も，これも大差ないので，炉壁中での挙動は H について調

べればほぼ間に合う．しかし，一つだけ，大きな違いがあ

る．それはトリチウム T が寿命 12.3 yr で 18.6 keV の電子

を放出(ベータ崩壊)して 3He に変わっていくことである．

こうしてできたヘリウム原子も空孔にトラップされ，その束

縛エネルギーはかなり大きいことが知られている．ヘリウム

が水素と違うのは金属中への溶解度が著しく小さいことであ

って，そのため，He バブルとして析出してスウェリング

(膨張)や機械的性質の変化をもたらす．計算によれば，H

は空孔にトラップされた状態を介してのみバブルを作るのに

対して，He 原子は安定な近接対を作るので，空孔の助けを

かりずにバブルを形成できるのだという(8)．W 中での H と

He の挙動は熱核融合炉 ITER の材料研究として，最近とみ

に関心を集めている．

水素やヘリウムに起因するボイドの生成は金属の機械的性

質の大きな影響を及ぼすので重要な問題である．これについ

ては，少し古いが，Condon と Schober による総説があ

り(9)，その後もしばしば取り上げられている．ここでは次章

以下で，空孔水素クラスターによるボイド生成が鉄鋼の応

力腐食割れと水素脆化で決定的な役割を果たしていることを

説明する．

･ 熱水環境におけるステンレス鋼と炭素鋼の応力

腐食割れ

金属材料が，おかれた環境によって腐食や脆化を起こすこ

とは実用上の大問題であり，その機構は古くから研究されて

いるのだが，まだ解明されないことが数多く残されている．

しかしながら，最近，鉄鋼について水素による超多量空孔生

成がとりわけ重要な役割を果たしていることが認識され注目

を集めつつあるので，ここで，そのことを紹介しよう．ただ

し，ここでは分かりやすいことを主眼として，記述は歴史的

な順序にはよらず，文献も網羅的ではないことを予めお断り

しておく．

オーステナイト系ステンレス鋼 SUS304, SUS316 は沸騰

水型および加圧水型の原子炉(BWR, PWR)の配管に使われ

ていて，高温・高圧環境(250～350°C, ～20 MPa)での応力

腐食割れがときに問題となるので，これを防ぐことは原子力

発電所の安全運転のための一つの重要な課題である．

一般に金属材料の応力腐食割れには多くの因子がからんで

来るので，その機構を解明するのは難しい．しかし，この場

合には，環境は過酷であっても比較的単純であるために，最

近，粒界に空孔が凝集することで割れが進展するという機構

が見えてきた．ここでは，そのことを示した有岡らの論文を

紹介する(10)．

試験環境は PWR の 1 次冷却水に合わせることとし，ま

た，酸化・還元電位への依存性を調べるために冷却水には酸

素(8 ppm)または水素(4 ppm)を添加した．10～20冷間圧

延材から鈍い切り欠きをもつ試験片を切り出し，僅かに予ク

ラックを入れた状態で応力下に長時間(＜1 yr)保持して，ク

ラック進展速度の連続測定と回収後の破面観察(分析)を行っ

た．結果は，ほとんどすべての場合に粒界割れを起こし，割

れに至るまでのクラック進展速度は熱活性化過程(活性化エ

ネルギー～1 eV)を示した(10)(11)．回収試料の断面を観察す

ると，予クラックの先端に近い(しかし離れたところ)から多

くの微小クラックが(別々に)発生して，やがてつながってい

く様子が見られた．

同じ温度での大気中クリープ試験でも同様の粒界割れを起
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図3･2 50冷間加工した316ステンレス鋼の大気中ク
リープ試験(450°C, 4002 h)後に見られたボイド
の列(10)．ボイド列は表面につながったクラッ
クからは離れた場所にできて，微小クラックの
芽となる．

図3･3 30冷間加工した炭素鋼の熱水中引っ張り試験
(360°C, 8082 h)後に，切り欠き前方に見られた
ボイド列(12)．

図3･4 30冷間加工した炭素鋼の引っ張り試験(360°C,
～8050 h)後に，クラック前方に見られるボイ
ド分布(12)．水中と空気中での試験後，クラック
前方の 3 個所についてボイド密度をクラック面
からの距離の関数として測定した．水中の方が
空気中よりもボイド密度が高い．

 　　　　　　解 説

こし，このときにはクラックの進展が遅いために，その初期

過程を観察することができた．図･はその 1 例である．ク

ラックは粒界に集まったボイドがつながることで形成される

ことが分かる．オージェ分析によると，主クラックにつなが

っていない，内部に発生したクラックの表面には顕著な酸化

物形成は見られないので，ボイドを形成した空孔は応力下で

周辺から集まってきたものであって，表面の酸化に伴って作

られたものではないことが分かる．また，クラック先端では

Ni 濃度が増加し，Fe と Cr の濃度が減少するという偏析が

観測された．偏析の駆動力は明らかでないが，それが応力集

中部に集まってきた空孔によって促進されていることは間違

いない．クラック進展の活性化エネルギー(～1 eV)は粒界

付近での空孔移動の活性化エネルギーとして妥当な値である．

有岡らは，さらに高温水中での炭素鋼(0.9 at)の応力腐

食割れ機構の解明に取り組んだ(12)．これは PWR の 2 次系

配管の材料研究としての意味を持つだけでなく，ステンレス

鋼で見られた空孔凝集による粒界割れをさらに明瞭に示すも

のとなった．

ステンレス鋼の場合と同様に，20～30冷間圧延材から

鈍い切り欠きをもつ試験片を切り出し，270～380°Cの範囲

で約8000 h に及ぶ引っ張り試験を行って，割れの発生を観

測した．水素添加水(4 ppm)中の応力腐食割れでも，気体

(空気，Ar＋H2)中でのクリープ破壊でも破面は粒界割れを

示し，クラック進展速度は前者の方が約 1 桁速かった．切

り欠きの前方の粒界に多数のボイドが観測され，これが粒界

割れの芽となっていることが明瞭に観察された(図･)．ボ

イドはクラックからかなり(2 mm)離れたところにまで分

布していて，空気中よりも水中のほうが約 2 倍の密度をも

っていた(図･)．これは水の還元によって生じた水素が水

素誘起空孔を形成したことに起因するのであろう．ボイドの

体積と密度から見積もられる空孔濃度は～10－3程度で，こ

れは水素誘起空孔の濃度と考えて無理がない．空気中での粒

界クリープの際に発生したボイドでは，もととなる空孔は塑

性変形によって生じたものだろう．ボイドの分布は計算によ

る応力分布とよく一致していて，空孔が応力分布に従って移

動し，高応力部分に集まったことを示唆していた．

この実験によって，冷間加工した炭素鋼の応力腐食や空気
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中でのクリープ割れにおける潜伏期間(incubation time)は，

空孔が凝集してボイドを形成し，それらが集まって粒界割れ

の芽となるまでに要する時間であることが明らかになったの

である．

以上に述べたことを要約すると，純鉄とステンレス鋼

(SUS304, SUS316)の高温水中での応力腐食割れはクリープ

割れと同じ機構を共有する破壊現象であって，その機構は応

力下で空孔が粒界に集まってボイドを形成し，それが連結す

ることで内部に生じた微小クラックが更に連結してクラック

が進行するものであると考えられる．クリープ割れよりも応

力腐食割れのほうが速く起こるのは，水素との相互作用によ

って空孔が多量に生成するためとして理解される．

また，この現象に関連して，これまで実用鋼の粒界割れで

もっぱら注目されてきた不純物偏析の背景には，水素誘起空

孔による拡散促進効果が働いている可能性があることも指摘

しておきたい．

･ 鉄鋼の水素脆化

水素脆化には，鉄鋼に話を限っても，材料の組成と履歴，

環境の違いなどによって多様な形があるので，その全貌を述

べるのは筆者の任ではない．これは例えば南雲の近著(13)に

譲ることとして，ここでは本稿の主題である水素誘起空孔と

の関わりについて主に述べる．実は，これが鉄鋼の水素脆化

の本質に関わるものであることは，最近ようやく明らかにな

ってきたところなのである．

水素脆化とは，水素の作用で破断応力の低下が起こる現象

である．そこで研究対象が塑性変形の主役である転位と水素

との相互作用に向けられ，その立場から多くの実験が行わ

れ，モデルが提唱されてきた．

しかし，転位が全てではないことも，古くから知られてい

た．例えば多くの鉄鋼材料で見られる粒界割れでは，少なく

とも高温領域での延性破壊については，ボイドの集積と連結

という前項で述べたのと同じ現象が観測されているので，そ

の根本は前項と同じく水素の存在下で空孔ができやすくなる

ところにあると，今では理解することができる．

問題は，水素脆化の本命，粒内割れの機構である．これに

ついては，以前，固溶水素によって結晶格子の凝集力が低下

するためとする仮説(原子間凝集力低下説)が提唱された

が(14)，如何せん，固溶度が低すぎる．応力集中による局所

的な増大を最大限に取り入れてみても原子比で 10 ppm 程度

にしかならないので，これによる凝集力低下は，あったとし

ても小さくて問題にならないだろう．また転位についても，

水素が転位に強くトラップされ，転位の運動によって運ばれ

ること，水素が転位の移動度を変化させること，水素が塑性

変形を局在化させる傾向があること等々，多くのことが分か

ってきたが，これらは割れに至るまでの過程を記述するもの

であって，割れの発生機構については無力である．

水素脆化機構を理解するためには，まず凝集力低下や転位

が主役という固定観念から解放されなくてはならない．

1981年，南雲・宮本は「鉄の水素脆性における破壊のミ

クロ過程とその機構」と題する論文の中で書いている(15)．

「鉄の水素脆性研究の長い歴史の中で，塑性変形の役割が注

目されるようになったのは最近のことであるが，鉄鋼の水素

脆性での割れの発生・伝播はかなりの塑性変形を伴っている

ので，亀裂先端の曲率は鈍化し，応力集中は著しく緩和され

ていることが予想される．このような場合には(Griffith の)

脆性破壊モデルをとること自体が適当ではなくなる．」これ

が，塑性変形に注目することで，鉄鋼の水素脆性における割

れの発生・伝播のミクロな実体解明に迫っていく，南雲らの

研究の始まりであった．

南雲らの割れ機構へのアプローチは，破面に注目すること

から始められた．その頃には，水素を添加した単結晶で見ら

れるほぼ(110)面に沿う破面が微細な塑性変形を伴ってい

て，近接するすべり系が働くことによってできるものである

ことが知られていた(16)(18)．一般に水素脆性破面はへき開

面ではなく，延性破壊の特徴であるディンプル(細かな凹

凸，さざなみ)構造でもなくて，筋模様(striation)またはフ

レーク状の独特な形をしている．その破面に現れた構造や変

形帯は内部につながっており，そこには表面構造を反映した

ボイドの配列があることが見出された(16)(17)．それらの観察

例を図･，図･に示す．のちに寺崎らは詳細な電顕観察を

行って，破面に現れた微細な構造が～20 nm サイズのボイド

配列によって作られていることを示した(19)．また，トリチ

ウム・オートラジオグラフによって，変形帯に水素が集積し

ていることも観察されていた(20)．

南雲らは，これらの観察結果を基にして，粒内割れもボイ

ドの形成と連結によって起こるもので，そこに水素が関わっ

ていることを示唆した(15)(16)．しかし，残念ながら，ボイド

の成因を知ることはできなかった．ボイドが転位によって運

ばれた水素の析出によるとする彼らの説明には無理があっ

た．転位が運んでくる水素量は少なくて，観測されるボイド

体積には足りない．そもそも通常の条件下では，水素が気体

として析出するほど過飽和になることは起こり得ないのだ．

こうして，ボイドの成因が不明なまま，この研究は停滞を余

儀なくされて，世上の関心は転位と水素の相互作用に逆戻り

してしまった．南雲らの研究が息を吹き返すには10年余り

後の水素誘起空孔生成の登場を待たなくてはならなかったの

だ．ここでは，それに到る歴史を辿るのは止めにして，直ち

に本題に入ることにする．

水素脆化は「遅れ破壊」とも呼ばれるように，破断までに

時間遅れを伴うという特徴をもつので，とくに室温付近での

水素の挙動を知ることが重要になる．熱放出スペクトル測定

の結果によると，Fe および FeC 合金では空孔水素クラス

ターからの放出ピークは100～200°Cにあり，さらに強いト

ラップ(たぶん転位，粒界)からの放出が～600°Cで起こる．

格子間に固溶した水素は極めて移動しやすいので－220°C以

下で放出されてしまう筈である(1･55)．Bcc 構造をもつ鋼中で

トラップされた水素の挙動もこれに近く，実際，冷間加工し

た共析鋼では約130°C(21)，マルテンサイト鋼では約100°C

に(22)水素放出ピークが観測されている．100～200°Cに放出

ピークをもつ水素は，室温で徐々に移動して状態変化をする
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図3･5 Fe 単結晶のほぼ(100)面に沿う破面のエッチピ
ットによる観察(16)．交叉するすべり帯に沿って
エッチピットが並んでいる．

図3･6 Fe 単結晶の(100)破面の観察(15)．変形帯に沿っ
てのボイドの生成が見られる．

図3･7 Fe の塑性変形に伴う水素熱放出スペクトルの変
化(23)．(a)焼鈍試料に電解チャージしたとき，
(b)大気中で20塑性変形後に電解チャージし
たとき，(c)電解チャージしながら20塑性変
形したとき．

図3･8 Fe の塑性変形に伴うトラップ水素量の変
化(23)．電解チャージしながらの塑性変形では大
気中での塑性変形よりも多量の水素がトラップ
されるが，その増分は200°C, 2 h の焼鈍によっ
て消滅する．

† 前章までに述べた水素の熱放出測定では，試料中での拡散によ

る遅れを避けるために試料サイズを十分に(～0.1 mm)小さくと

っている．ところが，鉄鋼の水素脆化の分野での熱放出測定で

 　　　　　　解 説

ので，水素脆化の分野では「拡散性水素」と呼ばれている．

このように室温での水素は欠陥にトラップされた状態でし

か存在できないため，鉄鋼の水素脆化の実験は水素を添加し

ながら塑性変形させるという方法で行われることが多い．こ

のときに塑性変形で作られる空孔も，水素の存在下では空

孔水素クラスターとして多量に生成されるものと予測され

る．(1･3章で述べたように，Fe では空孔の生成エネルギー

が 2.0 eV であるのに対して，空孔水素クラスター VacH2

の生成エネルギーは 1.6 eV であるので，室温での熱平衡値

はかなり大きくなる．)こうして「遅れ破壊」すなわち拡散

性水素の作用の実体は，この空孔水素クラスターが徐々に

移動して集積し，ボイドを形成することであろうと考えられ

るようになった．

実際に水素の存在下で Fe を塑性変形したときに点欠陥

(空孔，空孔水素クラスター)が多量に生成されることを，

トラップされる水素の熱放出測定によって示した高井らの結

果を図･に示す(23)．実験は市販の99.98Fe を用いて行わ

れた．図中(a)は焼鈍試料に水素を電解チャージしたときの

放出スペクトル，(b)は大気中で20塑性変形後に電解チャ

ージしたとき，(c)は電解チャージしながら塑性変形したと

きの結果である．放出水素量は(a)0.7, (b)1.5, (c)4.1

mass ppm であり，水素の存在下での塑性変形で明らかに多

量の水素がトラップされている．これは多量の空孔が生成し

たことを示す結果でもある†．
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図3･9 Fe の引っ張り破断試験における加重と水素添加
の中断効果(23)．(A)加重を中断後，ただちに再
負荷したとき．(a)水素チャージをしない場
合，(b)水素チャージをした場合．いずれも中
断の効果は全く認められない．(B)加重中断時
に30°C, 168 h の時効を施したとき．(a)水素チ
ャージをしない場合，(b)水素チャージは中断
前のみ行い，中断後は止めている．添加された
水素は室温時効によってなくなっている筈だ
が，脆化は起こっている．(C)加重中断時に
200°C, 2 h の焼鈍を施したとき．(a)水素チャー
ジをしない場合，(b)水素チャージは中断前の
み行い，中断後は止めている．水素脆化は消失
している．

は 5～10 mm 径の丸棒など，かなり大きな寸法の試料が使われ

ていることが多いので注意を要する．拡散時間は試料サイズの

2 乗に比例するので，このようなサイズの試料からの放出ピー

クは，昇温速度をいくら遅くしても高温側にずれてしまい，放

出ピーク温度を前章に述べた物理的意味を持つものとして扱う

ことはできなくなってしまう．試料形状についてのこの慣習ゆ

えに，報告された数多くの熱放出測定データが十分に活用でき

ないものになっているのは残念なことである．なお，ここに引

用した高井らの実験(24)では，この点に十分な配慮がなされてい

る．
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図･は塑性変形で作られる空孔濃度の水素の有無による

違いを示す．水素による格子欠陥濃度の増加は歪とともに大

きくなるが，10以上で頭打ちになる傾向が見られる．ま

た歪20での水素による増加分は200°C，2 h の熱処理によ

って消滅することも分かる．

これらの結果を踏まえて，高井らは，水素脆化への空孔と

転位の寄与の大小を評価する実験を行った．その結果を図･

に示す．実験は水素チャージの有無によって引っ張り破断

試験の途中除荷・熱処理の効果がどのように変化するかを比

較している．(A)は除荷後ただちに再負荷した場合で，水素

による大きな破断歪みの低下が起こっている．この場合，水

素をチャージしないとき(a)も，したとき(b)も中断による

変化はほとんど見られない．(B)は除荷時に30°C，168 h の

時効を行ったときである．(b)では中断後の水素チャージを

止めている．このとき中断前に添加された水素は室温時効に

よってなくなる筈だが，水素を添加した効果は中断後にも残

っていて，硬化と破断歪みの低下が生じている．これは，水

素は無くても水素と塑性変形によって形成された格子欠陥が

あれば延性低下は起こるのだということを示している．(C)

は除荷時に200°C，2 h の熱処理を行なった場合である．(b)

では中断後の水素添加を止めている．このとき中断までに水

素添加をした効果は全く消滅している．この熱処理では，空

孔水素クラスターは分解して水素と空孔は消滅するが，歪

(転位)は除去されない筈である．(なお，(B)，(C)で中断後

に硬化が見られるのは，その間にたぶん C 原子による転位

の固着が起こったためと考えられるが，これは水素脆化と関

係がないので立ち入らない．）

同種の実験は Ni 合金・インコネル625についても行われ

て，ほぼ同様の結果が得られている(23)．

これらの結果は，水素脆化には水素そのものではなく，水

素によって導入された空孔が効いていることを明らかに示し

ている．

この結論は，低温の脆性破壊領域ではもちろん成り立たな

いが，多くの鉄鋼材料は通常の環境で延性破壊を起こすの

で，かなり一般的に成り立つと言ってよい．すなわち，多く

の場合に，固溶水素や転位は水素脆化の主役ではなくて，空

孔こそが主役であることを，この実験は簡明直截に示したも

のと言えるだろう．

締めくくりとして，空孔が凝集してボイドを形成する過程

を，もう一度考察しておこう．

ボイド形成の初期過程についての有力な情報源は陽電子消

滅実験である．陽電子は空孔型の欠陥にトラップされてから

消滅するのだが，その寿命が空孔集合体のサイズが大きくな
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図3･10 空孔クラスターで消滅する陽電子の寿命．有
効媒質近似による計算結果(24)．クラスターに
含まれる空孔数が多くなる(クラスターが大き
くなる)につれて陽電子寿命は長くなる．

図3･11 60冷間圧延した Fe 中での陽電子消滅．等時
焼鈍に伴う陽電子寿命の変化(25)．長寿命(t2)
成分が空孔クラスターでの消滅を表す．

 　　　　　　解 説

るにつれて長くなることを利用するのである．図･に示す

Al と Fe についての計算結果(24)によると，単一空孔での寿

命～100 ps(1 ps＝10－12 s)は空孔15個の集合体では～400 ps

まで長くなる．Fe 中の単一空孔の寿命の実測値は 175 ps な

ので(25)，絶対値にこの程度の誤差はあるにせよ，大きな集

合体での陽電子寿命は 400～500 ps になると考えてよいだろ

う．

図･は－196°Cで塑性変形した高純度 Fe での焼鈍に伴

う陽電子寿命の変化である(25)．陽電子消滅は－70°C以下で

は単一の寿命 t1＝160 ps で記述されるが，－70°C以上では

長寿命(t2280 ps)成分が現れてくる．t2 は温度が高くなる

につれて長くなるが，この成分は約300°Cで消滅する．

この結果は次のように理解される．－70°C以下では大部

分の陽電子は塑性変形で作られた単一空孔にトラップされて

いるが，－70°C以上では空孔の移動で作られた集合体にト

ラップされるようになる．また，約300°Cで長寿命成分が消

失するのは，空孔集合体が分解・消滅することを表してい

る．なお，短寿命成分が緩やかな温度変化をするのは，単一

空孔での消滅(寿命～175 ps)，転位での消滅(寿命～140

ps)，完全結晶での消滅(寿命～110 ps)の割合が温度によっ

て変化するためとして理解される．

その後，榊らは塑性変形前に水素チャージをした場合とし

ない場合について同様の実験を行って，水素添加の効果を調

べた(26)．観測された寿命は400500 ps とかなり長く，大き

な空孔(空孔水素クラスター)集合体が形成されていること

を示していた．

このボイド形成過程を空孔の拡散係数から考察してみよ

う．室温での拡散係数の値 Dv＝10－5 e－0.55 eV/kT～6×10－14

m2/s から，1 分間の拡散距離は約 2 mm となり，塑性変形で

作られた濃度10－7～10－5の空孔が集まってボイドを形成す

ると，約 7 mm 間隔でさしわたし約100原子くらいのボイド

ができることになる．空孔水素クラスターでは，拡散係数

が約 3 桁小さくなるので，1 分間では平均間隔～0.3 mm で

さしわたし～10原子，1 時間では平均間隔～3 mm でさしわ

たし～100原子のボイドができることになる．この値は一様

な核形成を仮定した場合であるが，実際には応力集中部に集

まるので，ボイドの密度は局所的に大きくなる．いずれにせ

よ，空孔が 1～60 min の間にさしわたし10～100原子のボイ

ドを形成するということは，陽電子消滅や透過電顕観察の結

果とよく合っている．

この考察から，第1･3章に述べた Fe 試料の高水素圧処理

で見られた160°Cの水素放出ピークは単一空孔からの解放で

はなくて，空孔集合体(ボイド)から解放された水素だったこ

とが分かる．高井らの実験での200°C熱処理による水素脆化

の消失は，陽電子の長寿命成分が200300°Cで消失すること

に対応している．1･3章で述べたように，面心立方金属 Ni,

FeNi 合金，Cu, Pt でのボイドからの水素放出が800

1000°Cという高温で起こるのに対して，Fe の場合にはそれ

が200300°Cで起こるのは，鉄中での空孔と水素の拡散が著

しく速く起こるためである．空孔と水素の消滅過程を知るこ

とは，今後の重要な研究課題として残されている．

歴史的に見れば，延性破壊がクラック先端付近でのボイド

の生成・連結によって起こることは古くから知られていた．

当初，ボイドは析出物などの異相境界に生じるものとされて

いたが，純金属多結晶での同相境界でも，さらには単結晶で

も生じることが知られて，その成因が問題とされるようにな

った(27)．そして1975年，Lyles と Wilsdorf は Ag の延性破

壊の電顕観察をもとにして，ボイドは塑性変形で生じた空孔

が集まってできたものであろうと推論した(28)．この推論

は，その後，実験(29)(30)と理論(31)によって支持されて今日

に至っている．

南雲らによる研究は，これらの延性破壊の研究と並行して

進められていて，鉄鋼の水素脆性における破断機構は本質的

に延性破壊であり，水素脆化はそのボイド形成過程に水素が
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影響することで起こることを明らかにしたのである．一方，

有岡らの研究は，原子炉内という特定の環境での実用材料の

応力腐食について，その延性破壊に及ぼす熱水の効果を明ら

かにしたと言ってよい．いずれも水素誘起空孔の凝集がもた

らした効果である．

･ お わ り に

筆者らが水素による超多量空孔生成の現象を発見してか

ら，すでに 4 半世紀が過ぎた．もちろん，不純物原子との

間に引力相互作用が働くときに空孔の熱平衡濃度が増大する

ことは，点欠陥の分野ではよく知られており，それ自体には

別に新味はない．水素が特別なのは，金属中に比較的容易に

出入りでき，しかも極めて動きやすいことである．そのため

に，水素雰囲気中では水素をトラップした空孔が多量に生成

され，こうして導入された空孔水素クラスターは金属中を

動き回ることができる．通常の不純物原子では，空孔は不純

物にトラップされて動けなくなるのに対して，水素の場合に

はそれをトラップしても空孔は動くことができるのだ．

こうして，1980年代に核融合炉でのプラズマ壁相互作用

に関連して始められた水素と欠陥の相互作用の研究は，水素

による超多量空孔生成の発見を経て，金属材料の性質に大き

な影響を及ぼすものとして次第に認識されるようになった．

そして今，永年の懸案であった水素脆性と応力腐食割れも，

その枠組みの中で理解されようとしている．

水素脆化の研究は，まだ転位に及ぼす水素の効果に関する

ものが圧倒的に多くて，ここに述べた空孔機構は正当に評価

されているとは言い難いが，南雲らによって推し進められて

きたこの研究は，いずれは水素脆性の分野にパラダイムシフ

トをもたらすに違いないと筆者は信じている．それによって

水素脆化や応力腐食割れなどの難問への究極的な回答が得ら

れることを願っている．

それにもまして，とくに若い読者への願いは，これらの研

究の活路が金属学・金属物理学の基礎的な研究の蓄積によっ

て開けたことを知って欲しいのだ．学問は目先の応用だけを

目指すべきではない，これが本文を通じて老生が伝えたいメ

ッセージなのである．

有岡孝司(原子力安全システム研究所)，高井健一(上智大

理工)の両氏には，とくに3･2，3･3章について有益なコメン

トを頂いた．また亀掛川卓美(高エネルギー研)，岡野達雄

(東大生研)，松田 均(兵庫県立大)の諸氏には中央大学退職

後に引き続き研究の便宜を提供していただいた．記してお礼

を申し上げたい． (完)
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