


(国研)産業技術総合研究所構造材料研究部門1)研究員 2)グループ長(〒4638560 名古屋市守山区下志段味穴ヶ洞226698)
名古屋大学工学研究科材料デザイン工学専攻教授

大阪府立大学工学研究科物質・化学系専攻マテリアル工学分野教授

Connecting Grain Boundary Stability With Tensile Behavior in Electrodeposited Bulk Nanocrystalline Ni Alloys; Isao Matsui, Naoki
Omura, Takahisa Yamamoto, Yorinobu Takigawa(Structural Materials Research Institute, National Institute of Advanced
Industrial Science and Technology (AIST), Nagoya. Department of Materials Design Innovation Engine, Nagoya University, Naogya.
Department of Materials Science, Osaka Prefecture University, Sakai)
Keywords: nanocrystalline metals, electrodeposition, Ni alloys, grain boundary stability, tensile properties
2018年 8 月 2 日受理[doi:10.2320/materia.57.479]

ま て り あ
Materia Japan

第57巻 第10号(2018)

電析バルクナノ結晶 Ni 合金における

粒界安定性と機械的特性の関係
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山 本 剛 久 瀧 川 順 庸

. は じ め に

金属材料において，強度と延性はトレードオフの関係にあ

り，このトレードオフバランスの打開は普遍的な研究課題で

あるとともに，様々な試みが続けられている(1)(2)．このよう

な中において，約30年間に渡ってナノ結晶メタル(3)の研究

が盛んに行われてきた．ナノ結晶メタルは，100 nm 以下の

結晶粒により構成された多結晶金属材料であり，結晶粒微細

化による高強度化と粒界構造を介した変形メカニズムの発現

による高延性化が期待される材料である．1990年代は，ナ

ノ結晶メタルの作製手法が開発されるとともに，結晶粒サイ

ズと硬さの関係が報告されている(4)(7)．結晶粒が 1020 nm

まで微細化すると硬さが低下する逆ホールペッチ現象も注目

度の高いトピックとなった(8)．2000年以降は，作製手法の

発展により，試料における形状のバルク化・欠陥フリー化が

進み，引張試験の実施が可能になるとともに，年を経るごと

に延性が向上していった(9)(12)．実際に，近年，我々の研究

グループが作製した電析バルクナノ結晶 Ni 合金において

は，引張強度 1.41.6 GPa，伸び1015程度という優れた

特性が実現されている(13)(17)．これらの高強度と高延性を

両立するための電析プロセスにおける条件決定指針や原理

は，既に，まてりあ第55巻(2016)に「新進気鋭｣(18)として

報告している．

これらのマクロフィックな機械的特性評価と平行して，ナ

ノ構造解析が推し進められ，粒界構造を介した変形メカニズ

ムも明らかにされてきた．例えば，粒界からの転位放

出(19)，粒界すべり(20)，結晶粒の回転(21)，粒界運動(22)など

である．各メカニズムの詳細については，Ovid'ko らの解説

記事(23)を参照されたい．すでに，先述の逆ホールペッチ現

象が発現する結晶粒 1020 nm を境に，従来の変形メカニズ

ムである転位運動から粒界構造を介した変形メカニズムに遷

移することが明らかにされている(24)．さらに，20 nm 以下

の微細なナノ結晶粒を有した材料における支配的な変形メカ

ニズムは，その材料の粒径および変形時の温度，応力，ひず

み速度によって決定されると考えられており，これらを反映

した変形メカニズムマップが提案されている(23)(25)．今

後，これらの変形メカニズムマップを精査していくことによ

りナノ結晶メタルにおける変形機構を理解・制御することが

可能になると思われていたが，ごく最近，Hu ら(26)が変形メ

カニズムに影響を与える新たな因子として“粒界安定性”を

報告した．

作製ままの状態のナノ結晶メタルにおける粒界は，しばし

ば，過剰体積などを含む非平衡な構造とな ってい

る(27)(29)．粒界の非平衡構造は，比較的低温の熱処理を行

うことにより，結晶粒サイズや配向性に影響を与えることな

く，平衡状態に遷移させることができる(27)．これらの粒界

緩和は，粒界の大角化(30)や硬さの向上(31)(33)をもたらすこ

とが知られている．同時に，熱処理によって粒界拡散が起き

るため，粒界緩和とともに溶質や不純物の粒界偏析が起き
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図 1 (上段)電析ままおよび(下段)熱処理後の NiW
合金の TEM 観察像(a) and (c)明視野像，(b)
and (d)高分解能像(34)．

図 2 (a) 電析バルクナノ結晶 NiW 合金における硬さ
と熱処理温度の関係．各温度における熱処理時
間は 24 h．(b) 電析 NiW 合金における粒界安
定性と熱処理時間の関係．(オンラインカラー)

 　　　　　　最近 の 研 究

る．これらの粒界緩和と粒界偏析の切り分けには，3 次元ア

トムプローブを用いた局所構造解析などが不可欠であ

り(33)，これには労力を要するため，Hu ら(26)はナノ結晶メ

タルにおける粒界緩和状態と偏析状態を包括的に粒界安定性

と表現し，定性的に議論を行っている．(念の為申し添える

が，一般に，作製ままの状態が，粒界安定性が低く，熱処理

後の状態が，粒界安定性が高い．）彼らは(26)，電析ままのナ

ノ結晶 NiMo 合金において，粒界構造を介した粒界運動が

支配的な変形メカニズムであるのに対して，熱処理後におい

ては粒界構造を介した変形メカニズムが抑制され部分転位に

よる変形が支配的になることを報告している．このように，

ナノ結晶メタルは，同程度の粒径を有していたとしても，そ

の粒界安定性によって強度や変形メカニズムが大きく異なる

可能性が示された．本稿においては，この提唱されて間もな

い「粒界安定性」を視点として，これまで我々が開発してき

た電析バルクナノ結晶 Ni 合金の引張特性について議論を行

う．加えて，電析バルクナノ結晶合金の粒界構造制御におい

て鍵となり得る溶質の微量添加技術について紹介する．

. 熱処理による粒界安定性の調整

典型例として，図(34)に熱処理前後の電析 NiW 合金の

透過型電子顕微鏡(TEM)観察像を示す．上段が電析ままの

状態を，下段が300°C，24 h 熱処理した後の状態を示してい

る．図 1(a)は，電析 NiW 合金が，30 nm 程度の結晶粒に

より構成されたナノ結晶組織を有していることを示してい

る．また，高分解能像(図 1(b))は，粒界上に析出物やアモ

ルファス層が存在していないことを明らかにしている．これ

は，熱処理後も同様である(図 1(d))．また，熱処理前後の

明視野像(図 1(a), 1(c))を比べると，熱処理によって若干の

粒成長が起きているように見える．さらに，熱処理前後の高

分解能像(図 1(b), 1(d))の比較においては，電析ままの状

態においては極端に言えば粒界が波打っているのに対して，

熱処理後には粒界がより直線的になっていた．このような，

熱処理後の粒界の明瞭・直線化は，他の文献においても報告

されている(33)(35)．前章において述べたとおり，これらの粒

界構造の変化は，熱処理による粒界緩和(27)によるものと考

えられる．高分解能 TEM 観察により，粒界構造変化を捉え

ることは可能であるが，観察像から対象のナノ結晶材の粒界

安定性を定量化する方法について言及された例は，著者が知

る限り今のところない．

電析バルクナノ結晶 NiW 合金に対して熱処理を施して

硬さ測定を行った．結果を図(a)に示す．各熱処理温度に

おける熱処理時間は 24 h である．NiW 合金の電析ままの

硬さは 4.77 GPa であり，熱処理温度の上昇とともに硬さが

増加し，300°Cの熱処理後に最大値の 5.19 GPa に達した．

熱処理温度が350°Cになると大幅な硬さ低下が確認された．

これは，粒成長に起因するものと考えられる．これらの挙動

は，過去の Rupert ら(31)や Hu ら(26)の報告と一致するもの

である．本結果に示すように，ナノ結晶メタルに対して粒成

長を引き起こさないような温度域において熱処理を加えるこ

とにより粒界安定性が向上し，硬さが増加する．また，粒界

安定性は粒成長をもたらす一歩手前の温度により最大になる

と考えられる(26)．我々は，熱処理前後における硬さ測定が
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図 3 電析バルクナノ結晶 NiFe 合金の TEM 像(32)．
プロピオン酸の添加量は(a) 0, (b) 1.0, (c) 3.0 g/
L である．

図 4 電析バルクナノ結晶 NiFe 合金の XRD パター
ン(32)．図中の P はプロピオン酸添加量を，d は
半値幅から算出した粒径を示す．

図 5 電析バルクナノ結晶 NiFe 合金における硬さと
熱処理時間の関係(32)．熱処理温度は，200°Cであ
る．また，図中の P は，プロピオン酸の添加量
を示している．(オンラインカラー)
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ナノ結晶メタルの粒界安定性を知る簡便な方法だと感じてい

る．それゆえ，便宜上ではあるが，硬さを用いた粒界安定性，

GS の定量化を提案する．

GS()＝－(1－HV/HVmax)×100 ( 1 )

ここで，HV は測定した硬さであり，HVmax は熱処理後の最

大の硬さである．式( 1 )を用いて算出した粒界安定性と熱

処理時間の関係を図 2(b)に示す．電析ままの状態におい

て，粒界安定性は約－10であり，熱処理温度・時間が増

加するとともにその値はゼロに近づいていった．各温度にお

いて，10分の熱処理により粒界安定性は大きく変化してお

り，粒界安定性の精密な制御には低温かつ短時間の熱処理が

必要だと分かる．また，Hu ら(26)の報告においては，粒界安

定性は結晶粒の微細化とともに低下する傾向が報告されてい

る．

加えて，電析条件が粒界安定性に影響を与える例(32)を示

す．図と図は，03.0 g/L の範囲においてプロピオン酸

を添加しながら作製した電析 NiFe 合金の微細組織と X 線

回折(XRD)パターンである．TEM 像(図 3(32))や XRD パタ

ーンから概算された粒径(図 4(32))からは，一見，プロピオ

ン酸の影響は確認されない．一方で，図(32)に示すとおり

NiFe 合金の硬さは，プロピオン酸の添加量が増加するとと

もに，4.2から 5.0 GPa に大幅に増加している．さらに，こ

れらの試料に対して200°Cの熱処理を施すと，プロピオン酸

無添加材は，大きく硬さが上昇する．一方で，3.0 g/L のプ

ロピオン酸を添加して作製した NiFe 合金の硬さは，熱処

理によってほとんど上昇しない．2 h の熱処理によって各試

料の硬さは 5.15.2 GPa とほぼ同程度の値に達している．こ

れらの実験結果は，プロピオン酸が電析 NiFe 合金の粒界

安定性を増加していると考えると納得がいく．プロピオン酸

無添加材は，電析ままの状態においては，粒界安定性が低い

ため硬さも低い値となる．一方で，プロピオン酸添加材は，

電析ままの状態においても粒界安定性が高いため，無添加材

の熱処理後と同等の硬さを発現可能としている．改めて，図

3 の明視野像を比較するとプロピオン酸を 3.0 g/L 添加して

いる図 3(c)が最も粒界が明瞭となっているようにも見え

る．残念ながら，プロピオン酸が粒界安定性を増加させる機

構については明らかにできていない．粒界安定性に対する添

加剤の影響解明については，今後の課題である．

. 引張特性と粒界安定性の関係

電析バルクナノ結晶 NiW 合金の熱処理前後における代

表的な応力ひずみ曲線を図(34)に示す．引張試験片のサイ

ズは主に，平行部 12 mm，幅 3 mm，厚さ 1 mm である．

ここで，各試料に対する熱処理時間は 24 h である．また，

得られた引張強度および0.2耐力，全伸びと熱処理温度の

関係を図に示している．0.2耐力は，熱処理によって

1.03から1.281.37 GPa に増加し，引張強度も1.44から

1.571.62 GPa に増加した．電析 NiW 合金は，電析ままの

状態においては，12.3という優れた伸びを示した．また，

200と250°Cの熱処理後においては，それぞれの伸びは，

10.8と9.4であり良い伸びを維持した．一方で，300°Cの

熱処理により伸びは5.1まで大きく減少した．電析まま材

と300°C熱処理材の破断面を走査型電子顕微鏡(SEM)により

観察したが，図に示すとおり両試験片において延性破壊時

に見られるディンプルパターンを形成していた．このことか
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図 6 代表的な電析バルクナノ結晶 NiW 合金におけ
る熱処理前後の SS カーブ(34)．各温度における
熱処理時間は，24 h．(オンラインカラー)

図 7 電析バルクナノ結晶 NiW 合金における(a) 引張
強度，0.2耐力および(b) 全伸びに対する熱処
理温度の影響(34)．(オンラインカラー)

図 8 SEM により観察した引張試験後の破断面(34)．
(a) 電析ままでの NiW 合金，(b) 300°C, 24 h の
熱処理を施した NiW 合金．

 　　　　　　最近 の 研 究

ら，本熱処理による伸び低下は，粒界破壊などの脆性的な破

壊への遷移によるものでは無いと考えられた．

各特性値の変化の要因については過去に報告(34)してお

り，こちらを参照されたい．ここでは，特に，粒界安定性と

の関係について議論を行う．図に電析バルクナノ結晶(a)

(b)NiW 合金と(c)(d)NiFe 合金の引張特性を粒界安定性

に対してプロットした．NiFe 合金は，過去に報告した Ni

Fe 合金電析プロセス(14)をベースに作製した試料であり，逆

ホールペッチ領域に位置する材料である．それゆえ，NiW

合金に比べて，電析ままの状態においては，より低い粒界安

定性(約－23)を有している．両合金において，粒界安定

性の増加とともに0.2耐力が増加し，伸びが減少する傾向

が示された．一見，引張特性と粒界安定性には関連があるよ

うに思われるが，一方で，NiW 合金と NiFe 合金の粒界

安定性は大きく異なっている．さらに，その変化量は，それ

ぞれ約 8と約 3と違いが見られた．

先述のとおり，電析ナノ結晶 NiFe 合金においては，添

加剤を用いることにより電析ままの状態においてより高い粒

界安定性を有した試料の作製が可能となっている(図 5)．そ

こで，粒界安定性向上の手法である熱処理とプロピオン酸添

加の引張特性に対する影響について調査を行った結果を図

(32)に示す．通常の NiFe 合金に比べて，電析浴にプロピ

オン酸を添加して作製した NiFe 合金は，引張強度が約 0.1

GPa 向上し，引張伸びも10程度と同程度の値を示してい

る．一方で，熱処理材(200°C, 2 h)も引張強度は約 0.1 GPa

増加したが，引張伸びが 5程度と明確な低下が確認された．

ここまで，粒界安定性の観点から，電析バルクナノ結晶

Ni 合金の引張特性について紹介を行ってきた．各合金にお

いて共通しているのは，高い粒界安定性が0.2耐力の増加

をもたらす点である．高強度化においては，粒界安定性の増

加は有効な手段であると考えられる．一方で，伸びに対して

は，粒界安定性の大小に依らず，熱処理の有無が大きく影響

を与えている結果となっている．繰り返しになるが，先行研

究(26)においては，粒界安定性によってナノ結晶メタルの変

形メカニズムが変化することが示されている．しかしなが
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図 9 電析バルクナノ結晶(a)(b)NiW 合金と(c)(d)NiFe 合金における引張特性と粒界安定性の関係．(オンライン

カラー)

図10 電析バルクナノ結晶 NiFe 合金における熱処理
とプロピオン酸添加による粒界安定性向上の引
張特性に対する影響(32)．(オンラインカラー)
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ら，本研究の結果からは，粒界安定性の大小によって引張伸

びが決定されるわけではないことが示唆されている．高分解

能 TEM などにより観察される組織変化から提案された既存

の変形メカニズムが，実際の引張伸びを決定するものなの

か，今後，さらに検討を進めていく必要があるように感じ

る．また，これらの件に関連して，Brook ら(36)が興味深い

報告を行っている．彼らは，粒径 1080 nm の種々の電析バ

ルクナノ結晶 Ni と NiFe 合金を用いて引張試験を行ってお

り，その中において，粒径や Fe 含有量に関わらず，均一伸

びが約4.3になることを示している．我々が過去に報告し

た(34)(37)電析バルクナノ結晶 NiW 合金も同様の水準を示し

ている．

. 電析における溶質の微量添加技術断続添加法(13)

粒界安定性をキーワードに電析バルクナノ結晶 Ni 合金の

機械的特性を評価した結果，改めて，粒界の状態が，ナノ結

晶メタルの特性を決定する重要な因子であることが示され

た．もちろん，粒界安定性という指標が提案される以前よ

り，粒界偏析(38)や粒界緩和(30)など粒界の状態について多く

の研究がなされている．ただその一方で，依然としてナノ結

晶メタルにおいて高強度化・高延性化を実現していくうえで

明瞭な材料設計指針が示されていないように感じる．2016

年に発行された Pineau ら(39)の解説記事においても言及され

ているが，この主な要因は，プロセス由来の欠陥がアキレス

腱のごとく存在していることにある．本稿において対象とし

ている電析バルクナノ結晶 Ni 合金では，10前後の優れた

引 張 伸 び の 発 現 を 可 能 に し て い る の は ， Ni Fe 合

金(14)(36)(40)ならびに NiW 合金(17)(34)(37)，NiCo 合金(41)の

3 種類程度である．他の合金系は依然としてプロセス上の課

題を抱えており(42)(43)，バルクナノ結晶合金の作製手法とし

ては依然として改善が必要とされている．同時に，一般的な

電析プロセスは水溶液を用いるため，アルミニウムのように

水素に比して非常に碑な元素はその析出を得ること自体が困

難である．このイオン化傾向に関連した制限の打開には，非

水溶液溶媒の発展が必要である(44)(46)．電析バルクナノ結

晶 Ni における粒界偏析の影響実証においては，さらなる電

析プロセスの発展が不可欠である．本章においては，特に，

水溶液プロセスにおける合金元素種が限定される原因の一つ

である溶質供給源となる試薬の不安定性に着目していきたい．

一般に，Ni, Ni 合金電析において，ホウ素による合金化を

行うために，ホウ素供給源としてジメチルアミンボランや

トリメチルアミンボラン(TMAB)が用いられる．残念なが

ら，これらのホウ素化合物は，酸性浴において加水分解し，

水素ガスの発生をもたらすことが知られている(47)．実際

に，我々が過去に試みた NiWB 合金電析においては，

TMAB が浴中において早期に加水分解するため，試料の成
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図11 従来法と断続添加法の比較．従来法では溶質供
給源を電析前にすべて添加．断続添加法では，
溶質供給源を電析中に断続的に添加．(オンライ

ンカラー)

図12 GDOES から得られたホウ素の深さプロファイ
ル(13)．GDOES は，試料の(a) 基板側からと
(b) 表面側から実施．従来法で作製した試料で
は，表面側からの分析においてホウ素が検出さ
れていない．(オンラインカラー)

図13 (a) 従来法および(b) 断続添加法により得られた
電析 NiB 合金の XRD パターン．(c) XRD 解析
実施方法のイメージ図．矢印は，測定方向を示
している．(a), (b) に示すデータは XRD 測定と
機械研磨を繰り返すことで得た．図中の L は基
板からの距離を示している．(d) 得られた XRD
パターンより算出した粒径と基板からの距離と
の関係(13)．(オンラインカラー)
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長方向に対してホウ素が不均一に存在する結果となっ

た(48)．加えて，加水分解時に水素ガスが発生するため，こ

れに起因した欠陥が電析皮膜中に導入され，特性の低下が起

きた．このような分解性の高い試薬を溶質供給源として用い

るための電析技術として，我々は，新たに“断続添加法”を

開発した．図に一般的な電析プロセスと断続添加法の比較

を示す．従来法では，ホウ素供給源である TMAB を電析溶

液に建浴時に添加している．対して，断続添加法では，

TMAB は建浴時には添加せず，電析中に断続的に添加する

手法である．この断続添加は，装置による自動添加を容易に

するため，TMAB を水に溶かしこみ，チュービングポンプ

にて浴槽への滴下を行っている．また，チュービングポンプ

をデジタルタイマにより制御することで，その滴下間隔・量

を調整した．以降においては，従来法と断続添加法で作製し

た電析 NiB 合金を比較する．

従来法と断続添加法によって電析 NiB 合金の厚さ 1.4

mm 程度のバルク材を作製した．図は，グロー放電発光分

析(GDOES)によって得られたホウ素の深さ方向プロファ

イルである．従来法では，試料の厚さが増すにつれ，ホウ素

量が減少している(図12(a))．さらに，表面側からの測定に

おいては，ホウ素が検出されてなかった(図12(b))．対し

て，断続添加法では，0.007 mass(0.04 at)のホウ素が試

料の基板側および表面側からの分析において均一に検出され

た．この結果は，断続添加法により分解性の高い試薬を溶質

供給源として適用した場合においても，均一なバルク材の作

製が可能であることを示すものである．

図に，各電析バルク NiB 合金の XRD パターンを示し

ている．膜厚方向の均一性を評価するために，XRD 測定と

機械研磨を繰り返し実施した．図中の L は，XRD 測定を行

った箇所の基板からの距離を示している(図13(c))．従来法

では，基板近傍では，(111)面に配向しており，また，ピー

クもブロードしていた．表面側に近づくにつれ，(111)面か

ら(200)面に配向が移り変わっていき，ピークもシャープに

なっていた．これに対して，断続添加法では，膜厚方向によ

る変化はなく，試料全体において，(200)面に配向し，ピー

クもブロードしていた．ピークのブロード変化については，

図13(d)を確認して頂きたい．半値幅から算出した粒径と基

板からの距離の関係を示している．この図からも従来法で

は，試料が成長方向に対して不均一なのに対して，断続添加

法では，均一であることがよく分かる．また，断続添加法に

より作製した NiB 合金の粒径は約 28 nm であった．電析

Ni 合金の粒径は，電析条件などの影響もあるが，主に溶質

や不純物濃度によって決定される(49)(50)．本 NiB 合金のホ

ウ素量は，0.04 atとわずかであるが，粒径を 28 nm まで

微細化しており，ホウ素の高い微細化能が示されている．過

去の報告(51)においても同程度の値が報告されている．

図(13)は，各電析 NiB 合金の応力ひずみ曲線を示す．
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図14 従来法および断続添加法で作製した電析 NiB 合
金の応力ひずみ曲線(13)．(オンラインカラー)

図15 (a), (b) 破断後の平行部および(c)(f) 破断面の
SEM 像(左側) 従来法，(右側)断続添加法．
(c), (e) 図中の赤色の破線は，NiB 合金と純 Ni
の境界を示している．図中の破線右側が NiB 合
金，左側が純 Ni である(13)．(オンラインカラー)
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従来法から得られた NiB 合金は，引張強度 0.75 GPa，伸

び4.5程度であった．図14からも分かるとおり，従来法に

より作製した試料は，加工硬化せずに破断した．これに対し

て，断続添加法により得られたバルクナノ結晶 NiB 合金

は，引張強度 1.45 GPa，引張伸び7.6程度と優れた特性を

示した．過去に報告された NiB 合金(52)に比べて，引張伸

びにおいて十分な改善が得られた．

これら引張試験片の破断後の平行部ならびに破断面の

SEM 像を図(13)に示す．左側が従来法，右側が断続添加法

である．右側の図から，断続添加法から得られた合金は，明

確にネッキングしており，破断面に延性破壊時に見られるデ

ィンプルパターンが形成していることがよく分かる．対し

て，左側の図からは，従来法から得られた合金は，十分なネ

ッキングが起きておらず，また，(c)と(e)の図中に赤い破線

で示す通り，脆性的な破面と延性的な破面の二相になってい

る．これは，図12に示したとおり，従来法においては，ホ

ウ素が試料全体で均一でなく NiB 合金と純 Ni の二相から

成っており，特に，NiB 合金層において脆性的な挙動を示

したものと思われる．この主な要因は，先述の通り，

TMAB の加水分解時に水素ガスが発生することにある．水

素ガスは，電析皮膜への侵入と脱離を繰り返すことで，皮膜

中に欠陥を形成もしくは大きな内部応力を発生させる．この

ようなプロセスに起因した欠陥を含んだ NiB 合金層におい

て，引張試験の早期にクラックが形成し，応力集中が起きる

ことで加工硬化を生じることなく破断したものと考えられ

る．一方で，断続添加法においては，TMAB の添加量は，

従来法とトータルでは同じであるが，断続的に添加すること

で分解時の水素ガスなどが非常に微量に抑えられており，こ

れにより試料欠陥が形成しなかったものと考えられる．

. ま と め

粒界の緩和状態と偏析状態を包括的に表現した粒界安定性

が提案されるなど，近年においても，ナノ結晶メタルの特性

発現メカニズムに関わる基礎的研究は盛んに行われている．

これまでの報告では，粒界安定性と機械的特性の関係は，硬

さ測定を通して行われてきた．本稿においては，我々がこれ

までに作製してきた高強度と高延性を示す電析バルクナノ結

晶 Ni 合金を用いることで，粒界安定性と引張特性の関係に

ついて言及を行った．粒界安定性と0.2耐力との間には相

関が見られたが，引張伸びとの間には明確な関係は確認され

なかった．実際に，引張伸びの大小に影響を及ぼしているの

は熱処理の有無であった．この結果は，電析ままの状態の電

析合金において特有の微細組織があり，これが伸びを支配し

ている可能性を示しているのかもしれない．他方，電析プロ

セスを用いたバルクナノ結晶 Ni 合金の作製においては，そ

の作製プロセス固有の課題があり，種々の溶質種による合金

化が困難であり，比較試験の実施が難しい状況にある．この

状況を打開すべく，分解性が高い試薬を溶質供給源に適用可

能とする断続添加法を紹介した．本手法を用いることで，従

来は作製が困難であったバルクナノ結晶 Ni 合金の作製が期

待される．

本研究の一部は，公益財団法人永井科学技術財団の研究助

成によって実施されました．また，TEM 観察は，名古屋大

学微細構造解析プラットフォームの支援を受けて実施されま

した．
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