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第 1 章 序 論 

1-1 緒 言 

 セラミックス材料は，硬く，化学的に安定であり，磨耗しにくく，高温環境でも使用

できるといった優れた機械的特性を有する．その一方で，脆く，強度が材料中に潜在す

るマイクロスケールの微小な欠陥に支配されるために信頼性が低く，工業用途での使用

は限られている．セラミックス材料の長所を活かした活躍の場を拡げるには部材として

の信頼性の確保が重要であり，そのためには微小欠陥に対する損傷抵抗性を向上させ，

破壊靭性を向上させることが不可欠である．実際に，1970 年代から 90 年代にかけて，

高靭性ジルコニア[1,2]，構造制御窒化ケイ素[3]，セラミックス系複合材料[4]，ナノコン

ポジット[5]等が開発され，セラミックスの破壊力学は大きく進歩し，さまざまな高靭化

機構が明らかにされてきた．しかしながら，セラミックス材料の応用範囲をさらに拡大

するためには，さらなる高強度・高靭性材料の開発が求められる． 

 岩石や砂の主成分であり地殻の 60 %を占めるシリカ（二酸化ケイ素，SiO2）は，最も

身近なセラミックス材料の 1 つである．ケイ酸塩を主成分とする粘土を練り固めて焼い

た陶磁器は古代から現在に至るまで人類の生活必需品であるし，シリカ単体としても，

乾燥剤のシリカゲル，研磨剤のコロイダルシリカ等，さまざまな姿で我々の生活に深く

関わっている．中でもシリカガラスはその硬さと透明性ゆえに，窓ガラス，耐熱ガラス

器具，光ファイバー等に広く使用されているが，他のセラミックス材料と同様に脆く割

れやすいことが最大の欠点である．しかしながら，このシリカガラスから高圧合成され

たナノ多結晶スティショバイト（NPS：Nano-Polycrystalline Stishovite）が，出発物質

であるシリカガラスの 15 倍，単結晶スティショバイトの 8 倍に相当する高靭性を示す

ことが 2012 年に Nishiyama らにより報告された[6]．スティショバイトは二酸化ケイ素

（SiO2）の 9 GPa 以上の高圧相であり，シリカガラスの約 2 倍に相当する高密度（4.28 

g/cm3）と酸化物最高の硬さ（ VH = 30 GPa）を有する高圧鉱物である．一般に，硬い材

料ほど塑性変形が起きにくいために破壊靭性は低下することから，Fig.1-1 に示すように
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硬さと靭性はトレードオフの関係をもつ．しかしながら，NPS は 30 GPa の高硬度と 10 

MPam1/2を超える高靭性を併せもつことから，構造用材料として優れた特性を備えてい

るといえる． 

 セラミックスのような脆性材料の破壊靭性は，き裂先端の応力集中を低減させる応力

遮蔽効果を導入することにより向上させることができる．Fig.1-2 に示すように応力遮蔽

効果は，1) き裂前方におけるプロセスゾーンの形成（塑性変形，マイクロクラッキング，

相変態等），2) き裂後方に破面に沿って残留するウェイク領域（相変態領域），3) き裂架

橋部位（破面架橋，繊維架橋，引き抜き）によりもたらされる [7,8]．また，き裂の偏向，

蛇行，湾曲も有効であるとされている[9]．しかしながら，NPS の圧痕及びそこから伸び

るき裂周辺のマイクロラマン分光からは他の結晶相への相変態は観察できず，また，粒

径の粗大化に伴って靭性の低下が見られる[6]ことから，架橋機構の寄与も考えにくい．

このことから，NPS は従来の高靭化理論では説明できない新しい機構によって高靭化し

ていると考えられる．  

 本研究では，微小試験を用いて NPS の特殊な破壊挙動を微視的に解析することによ

り，優れた機械的特性をもたらす未知の高靭化機構の解明を目的とする．NPS の高靭性

発現の起源を明らかにすることは，新たな高靭性材料設計の指針を与えるとともに，ス

ティショバイト以外の材料系への展開の可能性を拡げうる．また，これまでの理論に当

てはまらない新しい高靭化機構を明らかにすることは，ジルコニアの応力誘起相変態強

化機構の発見以来，長く停滞してきたセラミックス材料の破壊力学分野に一石を投じる

ものであると考える． 

 

1-2 スティショバイト 

1-2-1 状態図 

 Fig.1-3 に SiO2の状態図を示す．SiO2は常温常圧下で石英（Quartz）を安定相として

存在し，3 GPa 以上の高圧下でコーサイト（Coesite），さらに高圧の 9 GPa 以上でステ

ィショバイト（Stishovite）へと相変態する [10,11]．SiO2は地球上で最もありふれた物
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質のひとつであり，地表では石英，地下 100 ~ 300 km のマントル上部ではコーサイト，

地下 300 km以深のマントル内部ではスティショバイトとして存在していることになる．

このマントルは地下約 600 km で上部マントルと下部マントルに分類され，20 GPa を超

える下部マントルでは，かんらん石（Olivine），輝石（Pyroxene），柘榴石（Garnet）と

いったケイ酸塩鉱物が 6 配位 Si のペロブスカイト型構造で存在しているとされている．

スティショバイトは 6 配位 Si 構造をもつ最も基本的な結晶であり，その特性を理解する

ことは地球深部における現象の解明に不可欠であるといえる．  

 

1-2-2 結晶構造及び諸特性 

 SiO2の低圧相である石英やコーサイトが SiO4の正四面体を基本構造（Fig.1-4 (a)）と

するのに対し，スティショバイトは Fig.1-4(b)に示すようなルチル型の結晶構造（空間

群： mnmP /4 ）をもち，1 つの Si 原子が 6 つの O 原子と隣接する SiO6 正八面体を基本

構造とする [12]．この 6 配位 Si の高密度構造により，スティショバイトは他の SiO2相

の約 2 倍に相当する高い密度（4.28 g/cm3）を有する[13]． 

 微小なスティショバイト単結晶から測定された弾性定数をもとに Voigt-Reuss-Hill 平

均として計算された多結晶集合体の体積弾性率は，306 ~ 316 GPa，剛性率は 220 ~ 228 

GPa と極めて高い値を示す[14,15]．多結晶スティショバイトの硬さは 33 GPa と報告さ

れており[16]，これは酸化物では酸化チタンの高圧相（Cotunnite 型 TiO2）の 38 GPa 

[17] に次ぐ硬さである．ただし，この Cotunnite 型 TiO2は常温・常圧では不安定であ

り極低温でしか存在できないことから，常温常圧下においてはスティショバイトが最も

硬い酸化物であるといえる．一方で，Toroid 式対向アンビル装置により合成された長径

3 mm のスティショバイト単結晶から測定された破壊靭性は ICK = 1.6 ± 0.3 MPam1/2

であり[18]，Fig.1-1 にも示すように単結晶スティショバイトは硬いけれども極めて脆い

材料であるといえる． 
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1-2-3 スティショバイトの合成 

 SiO2 が地球内部のような高圧環境下においてルチル構造で存在するであろうことは，

アメリカの地球科学者である Birch により 1952 年に予言されていた[19]．この約 10 年

後の 1961 年 10 月，この SiO2高圧相の合成成功が，モスクワ大学（MGU：Moscow State 

University）大学院の学生であり，ソ連科学アカデミー（USSR Academy of Sciences）

で高圧合成実験を行っていた Stishov と同研究所スタッフであった Popova によって報

告された[10]．このわずか 3 ヵ月後の 1962 年 1 月に，アメリカの地質学者である Chao

ら[20]によって，アリゾナ州の隕石衝突クレーターからの採集物の中にこの SiO2高圧相

が存在することが報告されるとともに，この SiO2 高圧相は「スティショバイト

（Stishovite）」と命名された．なお，スティショバイトの微小結晶はその後，アリゾナ

州以外でも南アフリカの隕石衝突クレーターにおいても発見されている[21]． 

 最初の合成者である Stishov らは Chechevitsa 式の対向アンビル装置を用いて出発物

質の石英粉末を圧すると針状結晶が現れることを発見し，高圧実験を繰り返すことで 16 

GPa（後に 12 GPa に修正），1200 ~ 1400℃の条件で現れるこの新相物質がルチル構造

をもち，4.25 ~ 4.35 g/cm3という高密度を有することを明らかにした．当時の詳細な状

況は，約 30 年後の 1995 年に Stishov 自身により回想録としてまとめられている[22]．  

 スティショバイトはその後さまざまな方法で合成が試みられてきた．1996 年，Léger

ら[16] はアモルファスシリカを出発物質として 20 GPa，1100℃で多結晶スティショバ

イトを合成し，アルミナや酸化ホウ素を上回る硬さを有することを報告した．1998 年，

Cordier と Sharp[23]は -石英から 15 GPa，1200℃の合成条件で平均粒径 1 m 程度の

スティショバイト多結晶体を合成し，TEM により粒内に多くの転位が存在することを観

察した．2001 年に Lityagina ら[24]は天然石英粉末を出発物質として水熱合成法により

ミリメートルオーダーの単結晶を合成し，この単結晶から Brazhkin ら[18]はマイクロビ

ッカース硬さの異方性（c 軸に平行な硬さは VH // = 31.8 ± 1.0 GPa，垂直な硬さは VH

⊥ = 26.2 ± 1.0 GPa）について報告した．2009 年には Mohanty ら [25] が，メソポー
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ラスシリカをマルチアンビル装置を用いて 12 GPa で圧することで，400℃の低温で 200 

~ 400 nm のナノ結晶スティショバイト微粒子が合成されたことを報告している．このよ

うに，スティショバイトはさまざまな条件で合成が試みられてきたが，高圧合成プロセ

スでは困難な粒成長の抑制に成功し，平均粒径 300 nm 以下の微小粒径多結晶体が合成

されたのは 2012 年の Nishiyama ら [6] による報告が初めてである． 

 

1-3 ナノ多結晶スティショバイト 

 Nishiyama ら[6]は，バルク体のシリカガラスをカワイ式のマルチアンビル装置を用い

て 15 GPa の高圧下で 800 ~ 1800℃に加熱することで，スティショバイトの微小粒径多

結晶体，ナノ多結晶スティショバイト（NPS：Nano-Polycrystalline Stishovite）を合成

した．高圧合成プロセスにより得られた直径数 mm の微小な NPS 試料は白色半透明な

外観を有し，30 GPa 近いビッカース硬度とともに，最も高い靭性を示す 1200℃合成試

料においては IF（Indentation Fracture）法により単結晶[18]の約 8 倍に相当する 13 

MPam1/2の高靭性を示すことが報告された． 

 1600℃以下の比較的低温で合成された NPS 試料は，高靭性を示すとともに Fig.1-

5(a)(b)に示すような特徴的な微細組織を呈する．Fig.1-5(a)に示す破面からは個々の粒子

を識別することはできず，滑らかな破面上に直径数十 nm，長さ数百 nm の“いも虫状”

の構造が観察された．Fig.1-5(b)に示す TEM 観察像から測定された平均粒径は 127 nm

であり，転位（Fig.1-5(b)の赤三角）や転位が高密度に堆積していると考えられる畳の目

状の模様（Fig.1-5(b)の黄矢印）を含む複雑なコントラストが観察された．XRD スペクト

ルから Williamson-Hall 法により解析された格子ひずみは，1200℃合成試料で 0.39 %と

非常に大きく，TEM 観察像に見られるコントラストは転位により多くの格子ひずみが生

じているために観察されたものと考えられる． 

 この NPS の微細組織は合成温度とともに大きく変化し，Fig.1-6(a)に示すように

2000℃の高温で合成した NPS 試料は典型的な粒界破壊破面を呈する[26]．Fig.1-6(b)に

示すように，合成温度の上昇に伴って粒径は数十m まで粗大化し，XRD スペクトルよ
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り測定される格子ひずみ量は減少する．このとき，合成温度の上昇とともに破壊靭性値

も大幅に低下する（Fig.1-6(c)）[6]．このように NPS の靭性は粒径の増大に伴って低下

し，架橋強化機構によって粒径の増大とともに靭性が向上するアルミナ[27]や窒化ケイ

素[3]とは逆の傾向を示す．また，ビッカース圧痕及びそこから伸びるき裂周辺のマイク

ロラマン分光結果には差異が見られず，ジルコニアのような相変態強化機構の存在も確

認できない．これらより，NPS の高靭性は従来の高靭化理論では説明することのできな

い，全く新しい高靭化機構によって硬さと靭性を両立する優れた機械的特性を発現して

いると考えられる． 

 

1-4 破壊靭性評価 

 き裂が進展し始めるときの応力拡大係数の臨界値を示す破壊靭性は，き裂の進展開始

とともに脆性的に破壊に至るセラミックス材料の強度を支配する重要な特性の 1 つであ

るといえる．この破壊靭性 ICK を簡便に測定する手法として，試料表面に圧子を圧入す

ることにより生じるき裂の長さから ICK を算出する IF（Indentation Fracture）法があ

る．この IF 法は，Evans ら [28] によってその基本方程式が示されて以来，様々なセラ

ミックス材料に適用され，その応用範囲を拡げてきた．しかしながら，現在広く用いら

れている Anstis の式 [29]，Miyoshi の式 [30]，Niihara の式 [31]をはじめとして，30

種類以上の相異なる計算式が存在する等，普遍的な材料特性評価法とするには多くの課

題が残されているといえる．Quinn と Bradt [32] は，国際標準物質（SRM：Standard 

Reference Materials）の規格化された ICK と IF 法による測定値が一致しないことを実

験的に示した上で，圧子圧入により試料内部に複雑な応力場が生じるために，IF 法は従

来の破壊力学に基づいた評価法と同様に議論することはできないとしている．Kruzic ら 

[33]もまた，IF 法は類似した材料間の相対的な比較に限定すべきであり，破壊靭性値の

定量的な評価法として用いることはできないとしている． 

 このように，IF 法は新奇材料の破壊特性を定量的に議論するには不適切であり，より
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信頼性の確立された手法による破壊靭性値の評価が必要であるといえる． 

 

1-5 本研究の目的 

 微小な欠陥から脆性的に破壊してしまうセラミックス材料の機械的特性は，き裂進展

ごく初期の破壊抵抗性に支配される．この微小領域の破壊挙動を従来の破壊力学に則っ

て精確に評価することは，セラミックス材料の信頼性を議論する上でも重要な要素とな

りうる． 

 本研究では，微視的な機械的特性をマイクロスケールの微小試験により解析すること

で，従来の高靭化理論には当てはまらない NPS の新しい高靭化機構を明らかにすること

を目指した．硬さと靭性を両立する NPS の高靭化機構を解明することは，高圧合成によ

る新しい構造用セラミックス材料設計の指針となりうるとともに，セラミックス材料の

最大の課題である脆性の克服に貢献しうるものであると考える． 

 

1-6 本論文の構成 

 本論文は，本章を含めた 6 章から構成される．以下に各章の概要を述べる．  

 本章では，スティショバイト及びナノ多結晶スティショバイト（NPS）の諸特性を整

理し，本研究の目的を述べた． 

 第 2 章「ナノ多結晶スティショバイトの R-曲線評価」では，FIB により作製したマイ

クロカンチレバー試験片の微小曲げ試験により，数m のき裂進展における微視的な R-

曲線挙動を評価した． 

 第 3 章「ナノ多結晶スティショバイトの強度評価によるモルファス化臨界応力の推定」

では，微小試験により破壊強度を評価し，NPS 試料のアモルファス化に要する臨界応力

の大きさ及び破壊源となった初期欠陥長さについて考察した． 

 第 4 章「ナノ多結晶スティショバイト微細組織が機械的特性に及ぼす影響」では，合

成条件の異なる NPS 試料の R-曲線及び破壊強度を評価し，試料の微細組織が機械的特

性に与える影響について検討した． 
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 第 5 章「ナノ多結晶スティショバイトのき裂偏向特性評価」では，NPS 試料のき裂偏

向特性をき裂偏向角度とフラクタル次元により定量的に評価し，高靭性発現への寄与を

考察した． 

 第 6 章「総括」では，第 2 章から第 5 章までの内容を総括し，結論を整理した．  
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Fig.1-1 各種材料の破壊靭性と硬度の関係

一般に硬さと靭性はトレードオフの関係にあり，スティ
ショバイト単結晶（●）は硬くて脆いが，ナノ多結晶ス
ティショバイトNPS（●）は高硬度かつ高靭性を示す．
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Fig.1-3 SiO2 状態図

SiO2は常圧下で石英(Quartz)を安定相として存在し，
3 GPa以上でコーサイト(Coesite)，9 GPa以上でス
ティショバイト(Stishovite)へと相変態する．
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Fig.1-4 石英及びスティショバイトの結晶構造

(a) 石英はSiO4正四面体を基本とする隙間の多い構造を
とるのに対し，(b)スティショバイトはSiO6正八面体を
基本とする高密度構造をとる．

(a) 石英

(b) スティショバイト
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Fig.1-6 NPS試料微細組織の合成温度依存性

(a) 2000℃合成試料破面（SEM）[26]

(b) 格子ひずみ量及び粒径の合成温度依存性[6]

(c) 破壊靭性の合成温度依存性[6]

(a)

(c)(b)
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第 2 章 ナノ多結晶スティショバイトの R-曲線評価 

2-1 緒 言 

 セラミックス材料は，高い硬度，耐摩耗性といった優れた機械的特性を有する一方で，

微小な潜在欠陥から脆性的に破壊してしまうことから信頼性が低い．このため，工業的

な応用範囲の拡大には，損傷抵抗を高めて信頼性を向上させることが不可欠である．ア

ルミナ[1-3]，窒化ケイ素[4]，ジルコニア[5-7]など，いくつかのセラミックス材料におい

て，き裂の進展に伴って破壊抵抗値が向上する現象が知られており，このような上昇型

の破壊抵抗曲線（R-曲線）を示す材料は，破壊抵抗が向上しない材料に比べて高い強度

を示す． 

 この R-曲線の形状は試験法及び試験片寸法に依存し，巨視的な切り欠きを導入した試

験片からは材料中に潜在する数十m の微小欠陥からの破壊挙動を解析することはでき

ないとされている [8]．しかしながら，き裂進展ごく初期の R-曲線挙動は試験片寸法に

依らず材料に固有の性質である[9]とされることから，このような微視的な R-曲線挙動を

解析することは，微小き裂から脆性的に破壊してしまうセラミックス材料の信頼性評価

において重要であるといえる．ここで，従来，R-曲線は数十 mm の長径をもつ試験片に

より評価されてきた．これらの手法では Fig.2-1[10]に示すように数 mm のき裂進展にお

ける巨視的な R-曲線挙動しか評価できず，数m のき裂進展における微視的な R-曲線挙

動を詳細に解析することは困難であるといえる．  

 微小領域の機械的特性を評価する手法として，マイクロスケールの試験片を用いた各

種微小試験があり，使用機器の微小化が進む IT や医療分野において薄膜や MEMS 

（Micro Electro Mechanical System）デバイスの破壊靭性評価に用いられつつある．試

験法は多岐にわたるが，大別すると，1) 薄膜に対して圧子を押し込み，荷重－変位曲線

から機械的特性を評価するナノインデンテーション試験法  [11,12]，2) MEMS 作製プロ

セスを用いて同一基板上に試験片と可動式のアクチュエータ，さらに計測用のセンサを

作製して試験を行う on-chip 試験法 [13,14]，3) on-chip 試験法に対し，試験片を独立し

た試験機に固定して試験を行う off-chip 試験法 [15-20] の 3 つに分類できる．この off-
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chip 法の 1 つにマイクロカンチレバー試験がある．この試験法は，通常の曲げ試験片の

1/1000 スケールの微小片持ち梁型試験片を用いて微小曲げ試験を実施するもので，片持

ち梁の固定端近傍に切り欠きを導入することにより破壊靭性値を評価することができる．

これまでに，Ni-P アモルファス合金メッキ膜 [15]，単結晶 Si [16,17]，各種薄膜（SiO2, 

SiON，Si3N4）[18]，Ni-Al 単結晶 [19]，Si3N4-  相粒界[20]等の破壊靭性測定に応用さ

れている． 

本章では，材料中の潜在欠陥に相当する数十m の長さの切り欠きを導入したマイク

ロカンチレバー試験片を用いて，き裂進展数m の微視的な R-曲線挙動の評価手法を提

案し，ナノ多結晶スティショバイト（NPS）の破壊抵抗がわずか数m のき裂進展で急激

に増大することを見出した．この特徴的な R-曲線挙動をもとに，ごく短いき裂進展で大

幅な高靭化を発現するナノ多結晶スティショバイト（NPS）の破壊誘起アモルファス化

高靭化機構について議論する． 

 

2-2 実験方法 

2-2-1 供試材 

NPS 試料は，透明石英ガラス（株式会社ニラコ製，T-4040）を出発物質として，ドイ

ツ電子シンクロトロンの超高圧発生装置を用いて 15 GPa，1200℃の合成条件で合成し

た．高圧合成法の実験手順は本章末尾に付録 A1 として示す．この条件で合成した NPS

試料の超音波法により測定された体積弾性率 299.9 ± 1.9 GPa は弾性定数から計算さ

れたスティショバイトの単結晶の体積弾性率 308 GPa[21]とよく一致した．また，アル

キメデス法により測定した密度は 4.28 ± 0.03 g/cm3 であり，X 線構造解析により得ら

れた理論値 4.28 g/cm3 [22]とよく一致している[Supplementary data of 23]．仮に出発物

質のシリカガラス（密度 2.20 g/cm3）が高圧合成後試料に 1.5 vol.%残存しているとする

と測定密度は 4.25 g/cm3 となることから，本研究で用いた NPS 試料は標準偏差を考慮

しても残存するガラスは 1.5 vol.%以下であると考えられる． 

比較のために，ジルコニア多結晶体（3Y-TZP），アルミナ多結晶体（Al2O3）及び NPS
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の出発物質であるシリカガラス（SiO2 glass）のマイクロサイズ試験も行った．3Y-TZP

試料は，3 %イットリア添加安定化ジルコニア微粉（東ソー株式会社製，TZ-3Y）を，SPS

を用いて 50 MPa，1400℃で焼結したもの，Al2O3 試料は， -アルミナ微粉（大明化学

工業株式会社，TM-DAR）を，SPS を用いて 80 MPa，1150℃で焼結したものを用いた．

SiO2 glass 試料は NPS の出発物質に用いた透明石英ガラスを用いた． 

 

2-2-2 微小試験片の作製 

試験片については片持ち梁型形状の試験片を採用した[15]．試験片加工法及び荷重負

荷方式は Koyama ら [16,17] により詳細に述べられている．以下に試験片作製方法を示

す． 

 まず，試料を株式会社マルトー製の研磨盤（ML-150P）と同社製のダイヤモンドディ

スク盤を用いて厚さ 30 m の薄板状に加工する．表面は同社製のポリシングクロスのバ

フ上に 3 m，1 m のダイヤモンドペーストを塗布してバフ研磨し，両面とも鏡面に仕

上げた． 

 次に，薄板状の試料を Fig.2-2 に示す試験片ホルダーに固定する．この試験片ホルダー

は Koyama らによって開発され，ホルダーを 90°回転させることで直方体形状の試験片

作製が可能であり，さらに FIB 加工した試料をホルダーに固定したまま材料試験機に設

置できるようになっている．このホルダーに固定した試料から，集束イオンビーム加工

観察装置（株式会社日立ハイテクノロジーズ製，FB-2100）を用いて Fig.2-3 に示すマイ

クロサイズ片持ち梁型試験片を作製した．試験片は切り欠きから負荷点までの距離（ L）：

幅（ B）：厚さ（W ）：固定端から切り欠きの距離（ H ）の比が 3：1：1：1 となるよう

にした．破壊の起点となる切り欠きの初期長さ（ 0a ）の試験片厚さ（W ）に対する割合

を 0 （= Wa /0 ）とし， 0  = 0.4 または 0.5 となるように切り欠きを導入し，荷重負荷位

置には十字型の目印をつけた．NPS 試料からは異なる 3 種類の寸法で試験片を作製し，

それぞれ試験片厚さ（W ）の数値を用いて 20W，40W，60W と表記するものとする． 
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 試験片は NPS から 4 本，その他の試料から 1 本ずつ作製し，SiO2 glass を除く試験片

にはき裂をまっすぐに進展させる役割を担うサイドグルーブを導入した．Fig.2-3 にマイ

クロサイズ試験片の(a)SEM 観察像，(b)切り欠き，(c)切り欠き先端の拡大像，(d)サイド

グルーブの拡大像，及び(e)FIB 加工時のイオンビーム方向の模式図を示す．切り欠き先

端の SEM 観察像 Fig.2-3(c)より，切り欠きの先端半径  は約 50 nm と読み取れる．サ

イドグルーブの先端角度は 90°とし，試験片の残り幅（ NB ）が試験片幅（ B）の 80 %

（ BBN /  = 0.80）となる深さまで導入した． 

 FIB は高エネルギーの Ga イオンを試料表面に衝突させ，試料の構成原子をはじき出

すことにより試料を加工するが，打ち込まれた Ga イオンの残留や構成原子どうしの衝

突により加工面には結晶構造の崩れたダメージ層が形成される．このダメージ層の厚さ

はイオンビームの加速電圧，照射量，入射角度により決まり，これらの条件を設定した

モンテカルロ・シミュレーションにより推定することができる．Fig.2-4 に解析ソフト Ion 

Scattering Monte Carlo Simulation (ver. 2.46)を用いて計算した，スティショバイト試

料（SiO2，密度：4.28 g/cm3）への Ga イオンビーム（加速電圧 40 kV）打ち込みのシミ

ュレーション結果を示す．入射角度 0°の垂直打ち込み（Fig.2-4(a)）の場合，入射イオン

は最大で 50 nm 程度の深さまで侵入する．一方，入射角度 89°の平行打ち込み（Fig.2-

4(b)）の場合の侵入深さは 20 nm 以下であり，ダメージ層厚さは垂直打ち込みの場合の

1/3 程度となることがわかる．本研究では，イオンビームによるダメージを局限するため，

Fig.2-3(e)に示すように加工面と平行にイオンビームを照射して加工した．この加工によ

り加工面に生じるダメージ層の厚さは 20 nm 以下と推定され，20 × 20 m2 の断面を

有する試験片の破壊試験結果への影響は無視できると考えられる． 

なお，上述の試験片寸法は加工時の目標値であり，実際の試験片寸法は加工条件によ

って試験片ごとに異なる．正確な測定値を得るために，全ての試験片について FIB 加工

後に SEM 観察により試験片寸法を測定した．SEM 観察には株式会社日立ハイテクノロ

ジーズ製の電界放射型走査型電子顕微鏡（S-4500）を用いた．各試験片の材料及び寸法
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を Table.2-1 にまとめた． 

 

Table.2-1 各試験片の材料及び寸法 

Specimen Material 

L   

(m) 

B  

(m) 

NB  

(m) 

W  

(m) 

0a  

(m) 

NPS-20W-1 NPS 60.6 18.0 14.9 19.7 9.6 

NPS-20W-2 NPS 60.6 18.4 15.0 20.8 8.2 

NPS-40W NPS 119.8 33.2 24.7 44.5 22.0 

NPS-60W NPS 179.2 51.7 40.5 61.7 30.5 

3Y-TZP 3Y-TZP 63.4 21.6 17.3 22.3 10.7 

Al2O3 Al2O3 61.2 18.7 15.0 19.3 9.5 

Glass SiO2 glass 54.0 16.2 ― 18.8 9.5 

 

2-2-3 微小曲げ試験 

マイクロサイズ曲げ試験は，Higo ら [15] によって開発された微小材料試験機を用い

た．試験機の基本構成をFig.2-5に示す．この試験機の仕様は，通常の試験片寸法の 1/1000

スケールである数十m オーダーの試験片を用いたマイクロサイズ試験を想定して決定

されている． 

荷重を負荷する際は，制御 PC から A/D コンバータを通して送られた変位情報に基づ

いて，ピエゾコントローラがピエゾアクチュエータに電圧を印加する．このとき，ピエ

ゾアクチュエータは，内部の静電容量式変位センサにより測定した実際の変位量をピエ

ゾコントローラに送り，変位量が正確に保たれるようにフィードバック制御を行う．ピ

エゾアクチュエータから送られた変位情報は同時に A/D コンバータを通して制御 PC へ

送られる．荷重は，分解能 0.01 mN の圧電型ロードセルにより電圧として検出され，ア

ンプで増幅された後に A/D コンバータで数値変換されて制御 PC へ送られる．あるレン
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ジ x（=1/1, 1/2, 1/5 等）において，電圧（V ）を荷重（ P）に変換するための変換係数

を とすると， 

 xVP         (2-1) 

となり，この は定期的に錘を用いて校正される．この A/D 変換の過程で，ロードセル

と変位センサからの信号が同一の A/D コンバータに入力されるため，荷重・変位の両チ

ャネル間でクロストークが起きる．すなわち，実際の変位量 'u は PC に表示される変位

量 "u と異なり，荷重チャネルへの入力電圧V の影響を受けると考えられる．この変位量

のクロストーク補正及び校正係数 の補正については本章末尾に付録 A2 として示す． 

 試験片の荷重負荷位置への位置合わせは，装置上部（試験片側方）及び装置側面（試

験片正面）に取り付けられた CCD カメラで同時に 2 方向から観察しながら，精度 0.1 

m の X-Y-Z 三軸微動ステージを用いて行った．荷重を負荷する圧子はダイヤモンド製

の球状圧子（曲率半径，5 m）を用い，荷重負荷位置に点荷重を負荷した．  

この微小材料試験機を用いて，室温（約 23℃），大気環境下で曲げ試験を行った．試験

片はホルダーに取り付けたままで試験機に固定し，2 台の CCD カメラで 2 方向から観察

しながら圧子先端を荷重負荷位置直上に合わせた後，一定変位速度（0.01 m/s）で荷重

を印加した．荷重値及び変位値は 0.1 s 間隔で測定され，試験片破断後は試験プログラム

を停止し，－0.01 m/s で除荷した． 

 このような微小試験の場合，試験機系の剛性を表すマシンコンプライアンスが負荷荷

重に対する試験片の応答性を示す試験片コンプライアンスの値と近くなると，試験結果

に影響を与えてしまう．この影響を排除するために本研究では，同試料の試験片の付け

根部分に圧子を押し込むブランク試験を行い，マシンコンプライアンスを測定した．ブ

ランク試験の試験条件は曲げ試験と同条件とし，試験片ごとに曲げ試験の直後に実施し

た．このブランク試験の荷重－変位曲線の傾きの逆数として得られるマシンコンプライ

アンスの平均値は 0.00886 m/mN となり，この分の傾きを曲げ試験の荷重－変位曲線

から差し引いてから R-曲線解析を行った．具体的な計算過程については，2-2-4 に示す． 
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2-2-4 R-曲線評価 

 R-曲線は，微小曲げ試験により得られた荷重－変位曲線からコンプライアンス法を用

いて導出した．コンプライアンス法とは，き裂長さが大きくなるほど試験片コンプライ

アンスが大きくなることを利用し，荷重－変位曲線の傾きの逆数として得られる試験片

コンプライアンスからき裂進展長さ a を，さらにそのときの荷重値から応力拡大係数

IK を計算する手法である．試験片コンプライアンスとき裂進展長さ a との関係は拡張

有限要素解析（XFEM : extended finite element method）により求めた．ソルバーは

Abaqus 6.13 を用い，サイドグルーブを導入したマイクロカンチレバー試験片型の等方

弾性体モデルのき裂先端における応力分布を解析した結果，き裂先端における破壊モー

ドはモードⅠが支配的であり，モードⅡの寄与は 5 %以下であった．以下，コンプライ

アンス法による R-曲線の具体的な導出手順を示す． 

 

(1) マイクロカンチレバー試験片の付け根部分に荷重（最大試験荷重の 1/3 程度の荷重

負荷が好ましい）を印加し，マシンコンプライアンス machineC を測定する． 

  PCu machine        (2-2) 

(2) 変位速度一定試験により 'uP  曲線を測定する．ここで， 'u は付録 A2 に示した手法

によりクロストークの影響を補正した変位である． 

(3) 'uP  曲線が直線的に立ち上がる部分（ '' 0uPCu initial  ）を線形近似して試験片コン

プライアンス initialC と '0u を求める． initialC から次式により初期き裂長さ 0

（ Wa /0 ）に対応する試験片コンプライアンス )(' 0C 求める． 

    machineinitial CCC 
0       (2-3) 

(4) 試験片寸法とヤング率から，初期き裂長さ 0 に対応する理論的な試験片コンプライ
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アンス )( 0ca lcC を求める．ここで， L :W : B : H = 3 : 1 : 1 : 1，20 %サイドグルー

ブ（ BBN /  = 0.8）を導入した片持ち梁型試験片の試験片コンプライアンスは次式

で与えられる． 

  


















W

a
f

W

L

BBE
C c

N

2
8

     (2-4) 

ここで，形状係数 )/(' Wafc の近似式は以下のとおりである． 

     2
/1/9324.1/1/2022.02258.2 WaWa

W

a
fc 








   (2-5) 

(5) 補正係数  = )('/)( 00  CCcalc を計算する．この際， 1 であることを確認し，解

析の妥当性を確認する． 

(6) （ '0u , 0）を試験開始点とする 'uP  曲線が，直線からはずれて非線形性を示し始め

る点（ 'iu , iP ）をき裂進展の開始点とみなす．荷重 P を負荷されたマイクロカンチ

レバー試験片の真の変位 uは以下の式により求められる． 

  PCuuu machine 0       (2-6) 

(7) 'uP  曲線のある荷重 P における試験片コンプライアンス )(C は補正係数  を用

いて次式で与えられる． 

   
P

u
C          (2-7) 

(8) (2-7)式で求められた )(C を(2-4)式に代入して形状係数 'cf を計算し，さらに次式に

基づいて Wa / を計算する． 

  
432 495.62382.53585.179617.08866.0 bbbb

W

a
  (2-8) 

  ここで， b = '/1 cf である． 
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(9) き裂長さ aと荷重 Pより，次式に基づいて応力拡大係数 IK を求める． 

   Waf
WBB

PL
K

N

I


2/3
     (2-9) 

  

432

22.22933.193404.616061.72996.2 













































W

a

W

a

W

a

W

a

W

a
f  (2-10) 

(10)（ 'iu , iP）以後について， IK と a （= 0aa  ）をプロットすることで R-曲線を導出

する． 

 

2-2-5 コンプライアンス法の妥当性評価 

 2-2-4 でマシンコンプライアンスの影響を補正した荷重－変位曲線（ 'uP  曲線）の傾

きから実験的に得られた試験片コンプライアンス )(' 0C と，試験片形状から(2-4)式によ

り理論的に求められる試験片コンプライアンス )( 0calcC とは完全には一致しない．本研

究では，両者の比を （= )('/)( 00  CCcalc ）とし，(2-7)式により試験片コンプライアンス

値を補正した上で，き裂進展長さ a 及び応力拡大係数 IK を計算した． 

 ここで，各試験片について求めた )(' 0C と )( 0calcC の誤差は± 5 %の範囲に収まって

おり，これは SEM による試験片寸法の測定誤差，ヤング率（531 ± 9 GPa）やポアソン

比（0.21 ± 0.01）等の物性値の計測誤差に由来するものと考えられる．このように，実

験値 )(' 0C と理論値 )( 0ca lcC の値がよく一致したことから，XFEM 近似式を用いた 2-2-

4 の一連の操作による R-曲線解析は，妥当なものであると考えられる．  

 

2-3 結 果 

2-3-1 サイドグルーブの効果 

 本研究では，コンプライアンス法を用いてき裂先端の応力拡大係数を算出しているた

め，き裂を切り欠き方向に沿って直進させる必要がある．Fig.2-6 にサイドグルーブの有
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無による試験片破断面の違いを示す．サイドグルーブの無い試験片では Fig.2-6(a)のよ

うにき裂が固定端側に曲がり，破断面が湾曲してしまうことがわかる．これに対し，試

験片厚さの 20 %に相当するサイドグルーブを導入した試験片では Fig.2-6(b)のようにき

裂をまっすぐに進展させることができた． 

 き裂を一様に進展させて平坦に破断させるには，き裂先端を平面ひずみ状態に制御す

る必要がある．サイドグルーブを導入しない場合，平面応力状態となる試験片側面より

も平面ひずみ状態となる試験片内部の応力拡大係数が大きくなるため，き裂面先端は中

央が張り出すように湾曲する．このき裂面先端全体の応力拡大係数がほぼ一様となれば

き裂を直進させることができ，このためには試験片幅の 25 %に相当するサイドグルーブ

の導入が理想的とされている [24,25]．本研究では試験片幅の 20 %に相当するサイドグ

ルーブを導入したところ，ほぼ平坦な破断面が得られたことから，この 20 %サイドグル

ーブを基準としてマイクロカンチレバー試験片を作製した． 

 

2-3-2 荷重－変位曲線 

Fig.2-7 に各試料の 20W 試験片より得られた荷重－変位曲線を示す．SiO2 glass 及び

Al2O3は，負荷荷重の増加に比例して変位が直線的に増加する弾性変形挙動の後に，き裂

の進展開始と同時に試験片が破断する，典型的な脆性破壊挙動を示した．このように，

荷重がある一定の値に達した瞬間にき裂が高速で進展する破壊は不安定破壊と呼ばれる．

これに対し，NPS と 3Y-TZP の場合は荷重値の増大に伴ってき裂が徐々に進展する安定

破壊挙動と不安定破壊挙動を交互に繰り返す，準安定破壊挙動を示した．安定破壊の場

合，き裂の進展に伴って試験片コンプライアンスが大きくなるため，荷重－変位曲線の

傾きは徐々に小さくなりながら緩やかなカーブを描き，最大値をとった後に破断に至る．

安定破壊挙動の荷重－変位曲線からは，き裂進展に伴う破壊抵抗値の変化，すなわち R-

曲線の解析が可能となる．Fig.2-7 中の×印はき裂が瞬間的に進展する不安定破壊の開始

点を示しており，本研究ではこの×印までの荷重－変位曲線を R-曲線解析に用いた． 

ここで，Fig.2-7 の荷重－変位曲線の最大荷重値から求めたシリカガラス及びアルミナ
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の破壊靭性値は 0.8 MPam1/2 及び 2.8 MPam1/2 であった．DCB（Double Cantilever 

Beam）試験により測定したシリカガラスの破壊靭性値は，窒素ガス中で 0.80 ± 0.023 

MPam1/2[26]，水中で 0.45 MPam1/2[27]と報告されている．本研究の曲げ試験は空気中

で実施したが，乾燥時と同等の破壊靭性値が得られたといえる．また，ビッカースき裂

を導入した曲げ試験により測定した微小粒径アルミナ多結晶体の破壊靭性は，3.2 

MPam1/2 を中心に± 1 MPam1/2 程度大きくばらつくことが報告されている[28]．本研

究で得られたアルミナの破壊靭性値は，やや低いものの巨視的な試験片を用いた評価値

に近い値が得られているといえる． 

  

2-3-3 R-曲線 

 x 軸にき裂進展長さ a ，y 軸に応力拡大係数 IK をプロットすると，応力拡大係数は負

荷応力の増大に伴って y 軸に沿って増大し，き裂進展を開始する点から y 軸を離れる．

この時の応力拡大係数が 0K であり，き裂進展が開始する瞬間の破壊靭性値に相当する．

破壊抵抗値がき裂長さに依存しない材料は，応力拡大係数が一定となる平坦な R-曲線を

示す．これに対し，高靭化機構をもつ材料は破壊抵抗値が増大する上昇型の R-曲線を示

すが，ある程度き裂がのびると破壊抵抗値が一定となる．この R-曲線の飽和値を
plateauK

とすると，この値は巨視的な手法により測定された破壊靭性値に相当すると考えられる． 

Fig.2-8 に 20W 試験片から導出された NPS 及び 3Y-TZP の R-曲線を，窒化ケイ素の

R-曲線[29]と併せて示す．窒化ケイ素の R-曲線は巨視的な試験片により測定されたもの

だが，切り欠き先端半径の影響を補正することでき裂進展数m の R-曲線挙動を評価し

ている[29,30]．いずれの試料も破壊抵抗値の増大する上昇型の R-曲線を示しているが，

NPS が他のセラミックス材料より明らかに高靭性であることがわかる．また，NPS の破

壊抵抗はわずか 1 m のき裂進展で 4 MPam1/2 から 8 MPam1/2まで急激に増大してい

る．NPS の R-曲線の初期勾配は約 6 MPam1/2/m であり，これは 3Y-TZP の初期勾配

（約 0.2 MPam1/2/m）の 30 倍に相当する急勾配であり，NPS の R-曲線が非常に急峻
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な立ち上がりを示すことがわかる．微小試験により評価できるき裂長さは数m と短い

が，き裂進展開始時の 0K 及びき裂進展 1 m 以下のごく初期の R-曲線勾配を詳細に解析

することができる．このき裂進展ごく初期の R-曲線挙動は，微小欠陥が破壊源となるセ

ラミックス材料の強度と靭性を支配する最も重要な要素であるとされており[9]，本研究

で用いたマイクロカンチレバー試験片微小曲げ試験はこの特性を明快に評価しうる有効

な手法であるといえる．  

 

2-3-4 試験片寸法と R-曲線 

 Fig.2-9 に NPS の寸法の異なる 4 本の試験片（20W-1, 20W-2, 40W, 60W）から得ら

れた NPS の R-曲線を示す．本研究では，試験片コンプライアンスの変化から，き裂進

展長さ及び応力拡大係数を計算するコンプライアンス法を用いて R-曲線を導出している．

試験片コンプライアンスはき裂長さ aの増大とともに増加することから，荷重－変位曲

線の傾きの逆数として得られるコンプライアンス値からき裂長さを推定することができ

る．この試験片コンプライアンスは，試験片厚さに対するき裂長さの割合を示す相対き

裂深さ（ Wa / ）が 0.7 を超えると急激に増大する．このため，き裂が Wa / > 0.7 となる

長さまで進展すると，コンプライアンス法では正しい評価ができなくなる[31]．つまり，

試験片厚さ 20 m，初期相対き裂深さ Wa /0 = 0.5 の試験片の場合， a < 4 m のき裂進

展領域しか R-曲線を評価できないことになる． Fig.2-9 に示すように， Wa /0 = 0.4 とし

た試験片や大寸法の試験片を用いると，より長いき裂進展領域まで R-曲線を評価できる

ことがわかる．最も大きな 60W 試験片から得られた R-曲線では，破壊抵抗値が一定と

なる飽和領域が観察され，NPS の R-曲線飽和値 plateauK = 10.9 MPam1/2 は IF 法により

評価した破壊靭性値（10 ~ 13 MPam1/2）[23]とよく一致した． 

 き裂進展時の破壊抵抗値の変化を示す R-曲線は，本来ならば破壊靭性値と同様に材料

固有の値をとると考えられる．しかしながら実際には，試験方法や試験片形状，特にき
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裂進展の起点となる切り欠きの先端半径の影響を受けやすく，これらの試験条件により

R-曲線形状は大きく異なることが知られている[8]．これに対し，Kruzic ら[9]は，窒化ケ

イ素の R-曲線が 100 m 以下のき裂進展で鋭く立ち上がることを示し，材料中に潜在す

る微小欠陥からのき裂進展による R-曲線形状は試験片形状に依存せず，十分に鋭い切り

欠きを導入した試験片を用いて測定したき裂進展初期の R-曲線形状は試験片寸法の影響

を受けにくいとしている．本研究では，長さ数十m，先端半径 50 nm 以下の鋭い切り欠

きからのき裂進展挙動を評価し，Fig.2-9 のようにき裂進展 10 m 以下の領域において

NPS の R-曲線が試験片寸法に依らずよく似た形状となることを示した．これは，微小試

験で評価できるき裂進展長さ（ a ~ 10 m）の範囲に限定されるものの，Kruzic ら[9]の

主張を実験的に支持するものであるといえる． 

 

2-3-5 微小試験による R-曲線評価 

 Fig.2-10 に NPS-60W 及び 3Y-TZP 試験片から得られた R-曲線を，巨視的試験より得

られた窒化ケイ素[29]と 2Y-TZP[7]の R-曲線とともに示す．微小試験で R-曲線を評価で

きるき裂長さは巨視的な試験に比べて非常に短いが，NPS が他の材料に比べて明らかに

高靭性であることがわかる． 

 Eichler ら[7]はさまざまな粒径（150 ~ 500 nm）の 2Y-TZP 試料の R-曲線を CT

（Compact Tension）試験片を用いて真空中及び大気中で評価しており，R-曲線飽和値

は粒径の増大とともに向上し，また，真空中では大気中より 30 ~ 40 %高くなることを報

告している．本研究で得られた 3Y-TZP の破壊抵抗値は Eichler らの測定値に比べて低

いが，これは大気中の水蒸気による応力腐食が原因と考えられる．新しい破面を形成す

るき裂進展開始時の破壊抵抗値 0K は水蒸気の影響を受けていないとすれば，3Y-TZP の

0K は 1.8 MPam1/2 であり，Eichler らの 2Y-TZP（粒径 150 nm）の真空中で測定した

R-曲線飽和値を plateauK = 4.7 MPam1/2 とすれば，ジルコニアの高靭化幅（ K = 
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0KK plateau  ）は 2.9 MPam1/2となる．同様に計算すると，NPS，窒化ケイ素の K はそれ

ぞれ 7.4 MPam1/2，5.4 MPam1/2であり，NPS は破壊誘起アモルファス化によりごく短

いき裂進展で大幅に靭性が向上していることがわかる． 

 

2-4 考 察 

2-4-1 破壊誘起アモルファス化機構による NPS の高靭化 

 微小曲げ試験の結果，NPS は安定破壊挙動を示し，その R-曲線は 1 m 以下のき裂進

展で急峻に立ち上がった．このことから，NPS はナノスケールではたらく何らかの機構

によって高靭化していると考えられる．Nishiyama ら[32]は NPS の高靭化機構として破

壊誘起アモルファス化機構を提唱した．以下，破壊誘起アモルファス化による靭性強化

機構について述べるとともに，R-曲線挙動との関係について考察する． 

 

2-4-1-1 スティショバイトのアモルファス化 

 スティショバイトは常圧下では約 600℃の加熱でアモルファス相へ相変態することが

知られている[33-35]．このような液相を経ないアモルファス化はスティショバイトに限

らず，同じく SiO2の高圧相であるコーサイトやヒスイ（NaAlSi2O6）についても確認さ

れており，また，ケイ酸塩ペロブスカイトの CaSiO3も減圧によりアモルファス化するこ

とが報告されている．このアモルファス化（vitrification）は熱力学的には結晶の融解と

みなすことができる．ここで，アモルファス化はガラス転移点以下，融解はガラス転移

点以上の温度で起こる現象として区別する．この現象を示す物質の圧力－温度状態図を

模式的に示すと Fig.2-11 のようになる．融解曲線とガラス転移曲線がある圧力 iPで交わ

り，常温常圧の状態（Fig.2-11 の●）から加熱（上向きの矢印）または減圧（左向きの矢

印）により，液相を経ることなくアモルファス化が起きる[36]．  

 Fig.2-12 に SiO2 の各固相と液相（あるいはガラス相）とのギブス自由エネルギー差

G を表した図を示す[36]．石英やクリストバライトは， G = 0 となる融点が液相のガ
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ラス転移温度
gT = 1480 K よりも高いため，それぞれ融点において安定融解する．一方，

コーサイトは G = 0 となる温度 875 K が
gT よりも低く，875 ~ 1480 K の温度域ではガ

ラス相に直接転移しうる．スティショバイトはコーサイトよりもさらに熱的に不安定で

あり，0 K においても G = 44 kJ/mol となることから，あらゆる温度域においてガラス

相への直接転移が起こりうる．実際のスティショバイトの転移速度は，室温付近では極

めて遅いが 600℃以上では短時間でアモルファス化が進行する．  

 

2-4-1-2 き裂先端の応力場によるアモルファス化 

材料中を進むき裂の先端近傍には，き裂先端からの距離 r の平方根に反比例する引張

応力 が生じる． 

 rK IC  2        (2-11) 

この引張応力を負の圧力，すなわち Fig.2-11 における減圧と同等とみなせば，き裂先端

において局所的なアモルファス化が誘起されうると考えられる．  

 Nishiyama ら[32]は，X 線吸収端近傍構造解析（XANES）を用いて NPS 試料破面の

Si 原子の配位数を調べた．Fig.2-13(a)に合成温度の異なる NPS 試料，石英，及びシリカ

ガラスの各 XANES スペクトルを示す．左側は全電子収量（TEY：Total Electron Yield）

スペクトルで表面から深さ約 10 nm までの構造情報を示し，右側は部分蛍光収量（PFY：

Partial Fluorescence Yield）スペクトルで表面から深さ約 1 m までの構造情報を示し

ている．Si 原子の配位数はスペクトル中のピーク位置として表れる．Fig.2-13(a)に示し

た垂直な破線のうち，赤で示した高エネルギー側のものがスティショバイトの 6 配位構

造（CN=6），青で示した低エネルギー側のものがスティショバイト以外の低圧相の 4 配

位構造（CN=4）を表す．これらのピークに注目すると，TEY スペクトル中のスペクト

ル番号 vi ~ ix で示される 1300 ~ 1800℃で合成された NPS 試料の破面において，CN=4

ピークの出現したことがわかる．このピーク強度は合成温度の上昇とともに小さくなり，

2000℃合成試料のスペクトル（x）では確認できないことから，高靭性を示す低温合成試
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料にのみ 4 配位構造が出現したことがわかる．また，同じ 1300℃合成試料であっても，

破面（vi）には現れる CN=4 ピークが合成まま面（v）には現れないことから，4 配位構

造は破壊により生成したといえる．さらに，より深部の構造情報を含む PFY スペクトル

には CN=4 ピークの出現が見られないことから，4 配位構造はごく表面近傍においての

み生成していることがわかる． 

 この破面近傍を TEM により観察すると Fig.2-13(b)に示すような細長い構造物が表面

を覆うように分布している様子が観察される．この構造物に対して，制限視野電子回折

及び元素分析をしたものが Fig.2-13(c)である．EDS 元素分析（Fig.2-13(c)中の EDS）結

果より，構造物の構成元素は Si と O のみであることが確認された．ここで，カーボン

（C）と銅（Cu）のピークは TEM グリッドに由来するものである．制限視野電子回折結

果より，破面から飛び出た細長い構造物（Fig.2-13(c)中の ED1 及び ED2）はハローパタ

ーンのみ，試料にかかる部分（Fig.2-13(c)中の ED3）ではハローパターン及び回折点が

観察されたことから，低温合成 NPS 試料の XANES スペクトルに現れた CN=4 ピーク

はアモルファス相であると考えられる．なお，これらの TEM 観察及び制限視野電子回

折は照射電流 50 ~ 100 pA，EDS 元素分析は 50 pA 以下の非常に弱い電子線を用いてお

り，電子線照射損傷によるアモルファス化の防止に配慮している．  

 

2-4-1-3 アモルファス化による高靭化 

 ジルコニアは，き裂先端で準安定相の正方晶から安定相の単斜晶へと局所的な相変態

が起きる応力誘起相変態強化機構により高靭化することが知られている．NPS のアモル

ファス化による高靭化についても，ジルコニアと対比させることにより説明できる．  

 相変態強化機構の模式図を Fig.2-14(a)に示す．き裂先端に相変態領域が形成されると，

き裂先端直近の応力場は相変態領域がない場合に比べて低くなる．相変態領域の外側遠

方における応力拡大係数を K ，き裂先端直近の応力拡大係数を tipK と表すと 

  KK tip        (2-12) 
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となる．この応力遮蔽効果により，観測される応力拡大係数 CK は材料本来の破壊靭性値

0K よりも高くなり，次の関係が成り立つ． 

 KKKC  0        (2-13) 

 
tipKKK  

       (2-14) 

材料に負荷をかけると，き裂先端には変態領域（プロセスゾーン）が形成され，この相

変態は不可逆であることから，相変態領域はき裂の周辺に残存してプロセスゾーン・ウ

ェイク領域が形成される．き裂の進展に伴ってウェイク領域が拡大し，き裂の進展を妨

げる効果が累積することにより，破壊抵抗 RK が増大する．  

2-4-1-4 アモルファス化機構と R-曲線 

 R-曲線の模式図を Fig.2-14(b)に示す．き裂周辺に残存した相変態領域であるウェイク

領域の幅 hは次式で表される[37]． 

 

2
2

12

)1(3










 

c

K
h




      (2-15) 

ここで， c は相変態に要する臨界応力， はポアソン比を表す．XANES により NPS の

アモルファス化領域の幅 hは数十 nm と測定されており，これはジルコニアの数m とさ

れる相変態層幅よりも非常に薄いといえる．(2-15)式より，ごく薄いアモルファス層の生

成により高靭化する NPS のアモルファス化には，ジルコニアの 2 ~ 3 GPa とされる相

変態臨界応力 c よりもはるかに大きな応力が必要と考えられる．  

 さらに，相変態による破壊靭性の増加分 CK は次式のように表される[37,38]． 

 






1

h
EVK T

iif       (2-16) 

ここで，は相変態領域の形状に依存する係数であり定常状態では 0.22 となる．Eはヤ

ング率， T

ii は相変態に伴うひずみテンソルの対角成分の和， fV は幅 hの領域内で実際に
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相変態した領域の体積分率を表す（Fig.2-15(a)）．ひずみテンソルの各対角成分を T

11 ，

T

22 ， T

33 とすると，相変態に伴う体積変化 VV / は次のように展開される． 

     1111 332211 
 TTT

V

V
  

     TTTTTTTTTTTT

332211332233112211332211      (2-17) 

ジルコニアの正方晶から単斜晶へのマルテンサイト変態のように体積変化が十分に小さ

い場合は，ひずみテンソルの各対角成分が十分に小さい（
T

11 ，
T

22 ， T

33 ≪1）ことから，

体積変化 VV / は高次項を無視して対角成分のみの和として近似でき，Einstein の規約

により次のように記述できる． 

 
T

ii

TTT

V

V
 


332211       (2-18) 

ここでは，高次項まで含めた体積ひずみ T を 

     1111 332211  TTTT     

    TTTTTTTTTTTT

332211332233112211332211       (2-19) 

と定義し，(2-16)式に当てはめた次式を用いるものとする．  

 






1

h
EVK T

f       (2-20) 

 スティショバイト単位セルを等方的に膨張させる分子動力学シミュレーションによる

と，単位セルの密度が初期の 4.1 g/cm3から 3.2 g/cm3まで低下したときにアモルファス

化が起きる[39]．このときの体積変化 VV / は約 28 %であり，通常のシリカガラス（2.2 

g/cm3）へ相変態する場合の体積変化（95 %）よりはるかに小さい体積変化でアモルファ

ス化が起きうるといえる．このアモルファス化後のセル内には 15 GPa 程度の圧縮応力

が生じており，この値がアモルファス化に伴う体積変化を 28 %にとどめるために外部か

ら与えなければならない応力に等しいと考えられる．Fig.2-15(a)のモデルを用いると，

この 15 GPa はアモルファス相変態領域とスティショバイト母相の境界に発生する．



37 

 

XANES により測定された相変態領域の厚さは数十 nm と非常に薄く，この中に分布す

るアモルファス相変態領域はさらに微小であるとすると，15 GPa の圧縮応力下でもステ

ィショバイト母相の変形は弾性変形の範囲内に収まると考えられる．また，実際には周

囲の母相部分も弾性変形するため，ウェイク領域との境界に発生する応力は 15 GPa よ

りも小さくなると考えられる．いま，シリカガラスのヤング率を E = 72 GPa とすると，

フックの法則（  E ）より 15 GPa の応力がかかったときの弾性ひずみは約 21 %とな

る．同様にスティショバイト（ E = 530 GPa）について考えてみると弾性ひずみは約 2.8 %

となり，アモルファス相変態領域周辺のスティショバイト母相の変形は微小ひずみの範

疇で議論できると考えられる． 

 アモルファス領域の分散する幅 h のウェイク領域内に一様に応力が分布するモデル

（Fig.2-15(b)）を仮定すると，相変態領域がき裂の開口を妨げようとする応力もウェイ

ク領域の境界に発生する応力に等しいと考えられる．分子動力学シミュレーション結果

から，アモルファス化が起きうる臨界体積膨張率は約 30 %と，通常のシリカガラスへ相

変態する場合の体積変化（95 %）の 1/3 程度ではあるものの，ジルコニアの正方晶から

単斜晶への体積変化である約 4 %よりもはるかに大きいといえる．この大きな体積変化

によりき裂開口を妨げる応力が発生し，(2-20)式より K はジルコニアよりも大きな値と

なることにより，Fig.2-8 に表されるような大幅な靭性の向上がもたらされたと考えられ

る． 

 

2-4-2 相変態層幅 hの推定 

相変態強化機構をもつ 2Y-TZP の相変態層幅 hは，平均粒径 4 m の試料で 900 nm，

2 m の試料で 140 nm と報告されている[7]．R-曲線は，き裂進展長さ a が相変態層幅

hの 5 倍程度に達するときに飽和するとされている[37]．Fig.2-8 に示すように NPS の

R-曲線はわずかなき裂進展で急峻に立ち上がることから，NPS の相変態層は 3Y-TZP の

相変態層よりも非常に薄いと考えられる．Nishiyama らは，XANES スペクトルに現れ
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るピーク強度からアモルファス相部分の体積分率
fV = 0.45，IF 法により評価したスティ

ショバイト単結晶と NPS の破壊靭性差を高靭化幅 K = 8.4 MPam1/2とし，通常のシリ

カガラス（ T = 95 %）または高密度シリカガラス（
T = 60 %）と同程度の密度を有す

るアモルファス相への相変態を仮定して NPS の相変態層幅 hを計算した．得られた値 h

= 20 ~ 50 nm は，XANES 測定で破面表面に観察されたアモルファス層の厚さとよく一

致した[32]．いま，Nishiyama らと同じくアモルファス相部分の体積分率
fV = 0.45 と，

R-曲線により測定された高靭化幅 K = 7.4 MPam1/2を用いて，(2-20)式より hを計算す

ると，通常のシリカガラスへの相変態（
T = 95 %）では 16 nm，高密度シリカガラス

（
T = 60 %）への相変態では 45 nm，さらに，分子動力学シミュレーション結果よりア

モルファス化が起きうる体積ひずみの臨界値
T = 28 %では 160 nm となる．アモルファ

ス相の厚さは数十 nm とする XANES 測定結果を考慮すると，き裂先端近傍に生成する

アモルファス相は通常のシリカガラスよりも高密度な構造を有していると考えられる．  

 

2-4-3 相変態層幅 hと R-曲線 

ジルコニアの応力誘起相変態強化理論のモデルでは，R-曲線は相変態層幅 hの 5 倍の

き裂進展（ ha 5~ ）で飽和するとされている[37,38]．しかしながら，実験により得られ

た R-曲線は必ずしも ha 5~ で飽和しない．Eichler ら[7]は，微小粒径 2Y-TZP の相変

態層幅 h及び真空中での R-曲線を測定し，粒径 150 nm（ ~h 2 m）及び粒径 500 nm

（ ~h 3 m）の 2Y-TZP 試料の R-曲線が，それぞれ ~a  50 m 及び ~a  100 m 程

度で飽和することを報告している．Mg-PSZ についても，相変態層幅 hは 1 ~ 2 m と報

告されている[40]が，R-曲線の飽和には 1 ~ 2 mm のき裂進展を要する[10]．このように，

ジルコニア系材料においても hの 25 ~ 100 倍に相当するき裂進展領域まで上昇を続ける

R-曲線が観察されている．Evans と Cannon[37]は，このように長いき裂進展領域におけ

る高靭化は，マイクロクラッキングやき裂の枝分かれのような相変態以外の高靭化機構

によるものであると説明している．また，X 線回折，光学・電子顕微鏡観察，ラマン分光
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等を用いた相変態層幅 hの測定 [41,42]は hの範囲内全てが相変態していることを前提

としていることから，Fig.2-15(a)のように hの範囲で体積分率
fV だけ相変態したとする

モデルよりも hを過小評価してしまうために，R-曲線の飽和に hの 5 倍よりもはるかに

長いき裂進展を要するように見えるとも説明しており，相変態層幅 hは R-曲線形状から

推定する方が適切であるとしている． 

NPS の場合，ビッカースき裂の TEM 観察においてマイクロクラッキングやき裂の枝

分かれは観察されていない[32]．一方，XANES によりき裂周辺に形成される相変態層の

幅 hは数十 nm，この範囲で実際に相変態している体積分率
fV は 0.45 と解析されている

が，ラマン分光等と同様に hを過小評価している可能性は否定できない．体積分率
fV が

実際には 0.45 よりも小さく，hがより大きな値をとりうるとすれば， NPS の R-曲線の

飽和には 5 ~ 7 m のき裂進展を要しうると考えられる． 

 

2-4-4 R-曲線の関数近似 

R-曲線形状はさまざまな関数を用いて近似が試みられてきた[8]．本研究ではべき関数

[43]と arctan 関数[8,44,45]を用いて微視的 R-曲線形状の近似を試みた．各関数の近似式

を以下に示す． 

 
0KAaK n

R         (2-21) 

    //tan)(2 1

0max0 aKKKKR       (2-22) 

ここで，(2-21)式の aはき裂長さ， 0K はき裂進展開始時の破壊抵抗値（R-曲線の初期値）

であり， A， n， 0K をパラメータとして最小二乗法によりフィッティングした．また，

(2-22)式の maxK は R-曲線の飽和値であり， maxK ， 0K ， をパラメータとして同じく最小

二乗法によりフィッティングした． 

Fig.2-16 に NPS の R-曲線とべき関数及び arctan 関数で近似した曲線を示す．き裂進
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展が 10 m 以上の領域では，arctan 関数の方が良好に近似できるが，き裂進展初期の急

峻な立ち上がりは arctan 関数では表現できず， 0K の値も過大評価されてしまうことが

わかる．これに対し，べき関数は NPS の R-曲線の急峻な立ち上がりを良好に近似でき

ているといえる． 

Fig.2-17 に 3Y-TZP の R-曲線と各近似曲線を示す．き裂進展 3 m 以下の破壊抵抗値

については本研究のマイクロカンチレバーの測定結果を用い，それ以上のき裂進展領域

については Eichler ら[7]の平均粒径 150 nm の 2Y-TZP 多結晶体のデータを用いて，最

小二乗法により近似した．3Y-TZP についてもき裂進展の大きな領域では arctan 関数の

方が良好に近似できており，これは相変態強化機構をもつ材料の R-曲線は arctan 関数

により表現できるとする Evans[44]の主張と一致する．しかしながら，き裂進展初期の

立ち上がり部分については arctan 関数でも十分に近似できているとはいえず， 0K を過

大評価してしまっている．一方で，べき関数による近似では 0K の値を過小評価してしま

い，こちらも良好な近似ができているとはいえない．3Y-TZP のき裂進展初期の R-曲線

形状を良好に近似するには，他の関数系を検討する必要があると考えられる．  

NPS の 4 本の試験片（20W-1, 20W-2, 40W, 60W）から得られた R-曲線をそれぞれ(2-

21)式のべき関数により近似すると，係数パラメータ A，指数パラメータ n，R-曲線の初

期値 0K の平均値はそれぞれ 5.1 ± 0.22，0.22 ± 0.015，2.6 ± 0.22 であり，標準偏

差はそれぞれ 3.8 %，6.6 %，8.4 %であった．試験片寸法が変わってもほぼ同形状の R-

曲線が再現性よく得られており，これはき裂進展初期の R-曲線形状が試験片寸法の影響

を受けにくいとする Kruzic ら[9]の主張を支持するものであるといえる． 

 

2-5 結 言 

 本章では，数十m の切り欠きを導入したマイクロカンチレバー試験片を用いて，き裂

進展数m の微視的 R-曲線を評価した．ナノ多結晶スティショバイト（NPS）及びジル
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コニア（3Y-TZP）はき裂が徐々に進展する準安定破壊挙動を示したことから，コンプラ

イアンス法により R-曲線を導出した．NPS の R-曲線はき裂進展開始とともに鋭く立ち

上がり，破壊抵抗値はき裂進展開始時の 0K = 3.5 MPam1/2からわずか 1 m のき裂進展

で 8 MPam1/2まで急激に増大し，その後 10 m 以下のき裂進展で 10.9 MPam1/2まで増

大した．このき裂進展初期の鋭い立ち上がりはべき関数により良好に近似でき，寸法の

異なる試験片から得られた R-曲線の近似パラメータがよく一致することから，き裂進展

初期の R-曲線形状はよく似通っているといえる． 

 NPS はき裂先端近傍で巨大な体積膨張を伴うアモルファス化が起きる，破壊誘起アモ

ルファス化機構により高靭化していると考えられる．ジルコニアの応力誘起相変態強化

機構との対比から推定したアモルファス層の厚さは 16 ~ 160 nm となり，NPS は非常に

薄いアモルファス層によって大幅な高靭化を達成していると考えられる． 

 また，本研究で用いたマイクロカンチレバー試験片による微視的 R-曲線評価は，き裂

進展初期にナノスケールで作用する新たな高靭化機構を探索する有効な手段となりうる

といえる．  



42 

 

A1．高圧合成実験の手順 

NPS 試料の合成には，ドイツ電子シンクロトロン（DESY：Deutsches Elektronen-

Synchrotron）所有の Voggenreiter 社製マルチアンビル超高圧発生装置（mavo press 

LPR 1000-400/50）を使用した．この装置は Walker 式の加圧方式を採用している．実験

手順の概略図を Fig.A1-1 に示す．  

まず，Fig.A1-1(a)に示すようなサンプルカプセルを作製する．出発物質及びサンプル

カプセルのパーツは，合成準備の直前まで 150 ℃の電気炉内で加熱して水分を除去して

おく．正八面体形状の酸化マグネシウム（MgO）製圧力媒体の中に，抵抗発熱体に包ま

れた出発物質の透明石英ガラス（株式会社ニラコ製，T-4040）を収容する．サンプルカ

プセルの両端には，加熱のためのモリブデン（Mo）製電極を配している．このサンプル

カプセルを 8 つの超硬合金製アンビルで囲み，立方体型に組み立てる（Fig.A1-1(b)）．こ

の際，サンプルカプセルとアンビルの接合部分には粘土鉱物（パイロフェライト，

Al2Si4O10(OH)2）のガスケットを挟む．このガスケットは，加圧時に塑性変形し，サンプ

ルカプセルとアンビルのすき間を埋めることで，サンプルカプセル全体により均等に圧

力がかかるようにする役割を担う．次に，立方体型に組み上げたアンビルの 6 面を押さ

えるように，ウェッジと呼ばれる超硬合金製ブロックで囲み（Fig.A1-1(c)），同じく超硬

合金製のリング中にはめ込む（Fig.A1-1(d)）．この際，加熱のための電極部を除いて，ア

ンビル－ウェッジ間及びウェッジ－リング間は，絶縁板及び絶縁シートにより電気的に

絶縁されている． 

 このリングを油圧式加圧装置内に設置し，Fig.A1-1(d)の矢印方向に圧力を印加する．

合成プロセスにおける温度及び圧力の時間変化を Fig.A1-2 に示す．また，合成プロセス

の圧力・温度履歴を SiO2状態図上に表したものを Fig.A1-3 に示す．まず，125 MPa/min

で合成圧力である 15 GPa まで加圧し，その後に所望の温度まで加熱する．温度は事前

に校正された温度－電力レートに基づいて電力値により制御し，600℃までは約 200℃

/min で昇温，核生成領域とみなされる 600℃から 1000℃までは約 400℃/min で急加熱

した後，1000℃から合成温度まで約 200℃/min で昇温，合成温度で 30 分保持した．そ



43 

 

の後，500℃まで降温するとともに，3 時間かけて徐々に減圧し，圧力が 7.5 GPa に達し

た時点から約－5℃/min で室温まで除冷した．  
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A2．クロストーク及び校正係数の補正 

 Fig.2-3 微小材料試験機の基本構成図に示すように，荷重値はロードセルで電圧として

測定され，アンプで増幅された後に A/D コンバータで数値に変換される．あるレンジ x

（= 1/1, 1/2, 1/5 等）において，電圧V を荷重 Pに変換するための係数を とすると次

式が成り立つ． 

 xVP         (A1) 

このとき，ピエゾアクチュエータからピエゾコントローラを経由した変位量の電圧信号

とロードセルからの電圧信号が同一の A/D コンバータに入力されることでチャネル間の

クロストークが起きる．結果，数値変換されて PC に表示される変位量（ "u ）は荷重チ

ャネルへの入力電圧（V ）の影響を受けており，実際の変位量（ 'u ）とは異なると考え

られる． 

 Vuu                            (A2) 

ここで荷重信号の影響係数 ' はロードセル校正係数 やロードセルアンプのレンジに

よらず一定と考えられる． 

 実験的には，実際の変位量 'u は荷重 Pとの間に 

 Pxuu         (A3) 

の関係が成り立つと仮定し，最小二乗法により係数 を設定して推定される．(A1)式と

(A3)式より， 

 Vuu         (A4) 

(A2)式と(A4)式より， と ' の間には次式の関係が成立する． 

 .const        (A5) 

 ここで，ロードセル校正係数 は定期的に錘を用いて校正され，校正時期，ロードセ
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ルアンプの使用レンジにより差異を生じる．このうち後者のレンジによる 値の差異は，

ロードセル出力の非線形性，あるいはアンプの増幅率の誤差によるものと考えられる．

前者の校正時期による差異の原因は明らかではないが，ロードセルの何らかの経年変化

により，ある校正時期における校正値 1 と係数 1 がそれぞれ 2 ， 2 になったとする．

このとき，(A5)式より， 

 2211          (A6) 

となることから，仮に校正値 2 が正確でなかったとしても，(A3)式の手続きによりクロ

ストークによる影響を補正することはできる．しかしながら，係数 の値から正しい校

正値 を決定することはできない． 

 試験片の付け根部分に負荷を加えるブランク試験により測定したマシンコンプライア

ンスを mach ineC とすると， 

 PCu machine        (A7) 

(A7)式に(A3)式を代入して整理すると， 

    xPuPPxuCmachine           (A8) 

(A8)式に(A1)式と(A5)式を代入すると， 

 



x

V

u
Cmachine 











       (A9) 

ある校正時期において，校正値 1 をもとに(A6)式で計算したマシンコンプライアンス

が machineC であったとする．(A9)式の括弧内を Aとおくと， 

 
1

AxCmachine         (A10) 
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ロードセルの経年変化によって，同じ校正値 1 を使って (A8)式で計算した値が 

 
1

xACmachine
        (A11) 

になったとする．マシンコンプライアンスは一定であるはずだから正しい校正値 ' を使

えば次式が成立する． 

  xACmachine        (A12) 

したがって，(A11)式と(A12)式より，正しい校正値 ' は以下の式を用いて決定できる． 

 1
machine

machine

C

C
        (A13) 
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Fig.2-1 CT試験片により測定されたR-曲線[10]

従来の試験法では，き裂進展数mmのR-曲線挙動
しか評価することができない．
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Fig.2-3 マイクロサイズ片持ち梁型試験片

(a) 全体像，(b)切り欠き，(c)切り欠き先端，
(d) サイドグルーブ，(e) FIB加工時のイオンビーム方向
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15.3 nm

Fig.2-4 シミュレーションによるFIBダメージ層厚さの推定

平行打ち込み時のダメージ層厚さは垂直打ち込み時の
1/3程度に局限される．

55.8 nm

(a) 垂直打込み（入射角0°）

(b) 平行打込み（入射角89°）
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Fig.2-5 微小材料試験機の基本構成

通常の1/1000スケールのマイクロサイズ試験を
想定して設計されている．
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(a)

(b)

Fig.2-6 サイドグルーブの有無による試験片破断面の違い

(a) サイドグルーブの無い試験片では破面は固定端
側に湾曲したが，(b) サイドグルーブの有る試験片
ではき裂が直進して平坦な破面が得られた．
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Fig.2-7 マイクロカンチレバー試験片(20W)の荷重－変位曲線

Al2O3とSiO2 glassは不安定破壊，NPSと3Y-TZPは準安
定破壊挙動を示した．×印は不安定破壊開始点．
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Fig.2-8 マイクロカンチレバー試験片(20W)から得られたR-曲線

NPSの破壊抵抗値は1 mのき裂進展で急激に増大し，他の
セラミックス材料より高靭性を示す．Si3N4のR-曲線は[29]

NPS

Si3N4

(Fünfschilling, 2009 [29])

3Y-TZP
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Fig.2-9 寸法の異なる試験片から得られたNPSのR-曲線

試験片寸法が異なってもR-曲線立ち上がり部分の形状は
よく似通っている．
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Fig.2-10 巨視的なR-曲線挙動の推定

NPSは他の材料より明らかに高い靭性を示す．
Si3N4のR-曲線は[29]，2Y-TZPは[7]．

NPS

Si3N4

(Fünfschilling, 2009 [29])
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(Eichler, 2006 [7])
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Fig.2-11 ガラス転移曲線（Tg）と融解曲線（Tm）がある圧力Pi

で交差する圧力－温度状態図 [36]

常温常圧状態（●）から加熱または減圧することで，
液相を経ることなくアモルファス化が起きる．
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Fig.2-12 SiO2の各固相と液相（あるいはガラス層）とのギブス
自由エネルギー差⊿G [36]

⊿G =0（融点）が液相のガラス転位温度Tg（1480 K）
より高いと安定融解，低いとアモルファス化が起きる．
スティショバイトは0 Kで⊿G =44 kJ/molであり，あ
らゆる温度域でアモルファス化が起こりうる．
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Fig.2-13 NPSの破壊誘起アモルファス化[32]

(a) NPSのXANESスペクトル．1300~1800℃合成試料の破面
にはSiの4配位構造（CN=4）が現れ，(b) (c)TEMを用いた電
子回折によりアモルファス相であることが確認された．

(b) (c)
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Fig.2-14 相変態強化機構の模式図

(a) 相変態によりき裂先端の応力拡大係数Ktipが小さくなる．
(b) 強化機構による靭性の向上幅⊿K は体積ひずみεT及び相

変態領域幅h に依存する．

(a)

(b)
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Fig.2-15 き裂周辺の相変態領域[38]

(a) 幅h のウェイク領域内に相変態領域が体積分率Vfで存在．
(b) ウェイク領域内に一様な応力が分布すると仮定すると，ウェイ
ク領域の境界に生じる応力とき裂開口を妨げる応力は等しい．

(a)

(b)

ｈ

ｈ

amorphous
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Fig.2-16 NPS試料R-曲線の関数近似

き裂進展初期の鋭い立ち上がりは，べき関数により良好
に近似できる．
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Fig.2-17 3Y-TZP試料R-曲線の関数近似

arctan関数により良好に近似できるが，き裂進展初期の
立ち上がり部分ではK0を過大評価してしまう．
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Fig.A1-2 NPS試料中の圧力及び温度の時間変化

0

200

400

600

800

1000

1200

0

5

10

15

20

0 50 100 150 200 250 300 350

T
e
m

p
e
ra

tu
re

 [℃
]

P
re

s
s
u
re

 [
G

P
a

]

Time [min]



71 

 

 

 

  

Fig.A1-3 SiO2状態図とNPS試料合成間の圧力及び温度履歴
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第 3 章 ナノ多結晶スティショバイトの強度評価によるアモルファス化臨界応力の推定  

3-1 緒 言 

 材料中の微小な欠陥から脆性的に破壊に至るセラミックス材料の破壊強度は，き裂が

進展を開始する臨界値である破壊靭性に大きく左右され，一般に靭性の高い材料は強度

も高くなる．さらに，同程度の靭性を有する材料の場合，き裂の進展に伴って破壊抵抗

値の増大する上昇型の R-曲線を示す材料の方が，破壊抵抗値の変わらない平坦な R-曲線

を示す材料に比べて強度が向上する．この理由は，Fig.3-1 に示す R-曲線と応力拡大係

数曲線の関係により説明される[1]．一定の応力 を印加したときの長さ cのき裂先端に

おける応力拡大係数
applK は Griffith の関係式より次式で定義される． 

cYKappl         (3-1) 

ここで，Y は破壊源となる初期欠陥の形状に依存する係数であり，半円形き裂からの破

壊を仮定すると，Y = /2 となる．(3-1)式より応力拡大係数
applK は Fig.3-1 中の破線の

ように表され，その傾きは応力の増大に伴って増大していく．Fig.3-1 中に実線で示され

た R-曲線はき裂進展に伴う破壊抵抗値の推移を表し，これはすなわち，そのき裂長さに

おける破壊靭性値に相当する．応力拡大係数が破壊靭性を上回るときに不安定破壊が起

きるが，材料が Fig.3-1 に示すような上昇型の R-曲線を有する場合，き裂進展に伴って

破壊靭性が向上することで不安定破壊が食い止められる．いま，大きさ 0c の初期欠陥か

ら発生したき裂は，応力拡大係数と破壊靭性の均衡を保ちながら，R-曲線に沿って安定

成長する．応力拡大係数曲線と R-曲線の 2 曲線が交点をもたなくなるときに不安定破壊

が起きることから，2 曲線が接する条件を満たす臨界応力 * が破壊強度 f に相当する．

このように，強度は R-曲線の飽和値ではなく立ち上がり部分の形状に依存し，鋭く立ち

上がる R-曲線をもつ材料ほど高い強度を示す．第 2 章で示したようにナノ多結晶スティ

ショバイト（NPS）はわずかなき裂進展で急峻に立ち上がる R-曲線をもつことから，高

い強度を示すと考えられる． 
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 ジルコニアのような相変態強化機構をもつ材料の破壊強度
f は，相変態に要する臨界

応力 c に依存し，Fig.3-2 のような関係をもつ[2]． c が十分に大きい領域では， 

aKcf /
       (3-2) 

c

T

cK  /
       (3-3) 

が成り立ち，破壊強度
f は相変態臨界応力 c が小さいほど大きくなる．ここで， cK は

破壊靭性， K は相変態強化機構による靭性の増分， T は相変態に伴う体積ひずみを表

す．ジルコニア系の材料の場合，微量の酸化物を固溶するなどして臨界応力 c を低下さ

せることで強度を向上させることが，材料設計の一指針となっている．一方で，臨界応

力 c が小さくなり過ぎると，相変態による変形が降伏応力を与えるために，破壊強度
f

は臨界応力 c に制限される． 

cf           (3-4) 

このように，臨界応力 c は常に破壊強度
f を上回ることから，

f は c の下限値を与え

るといえる． 

本章では，微小曲げ試験を用いて NPS 試料の破壊強度を評価し，アモルファス相への

相変態に伴う巨大な体積膨張によってジルコニアよりもはるかに大きな値を示すであろ

う NPS 試料の相変態臨界応力について考察した． 

 

3-2 実験方法 

3-2-1 供試材 

 2-2-1 と同様の 4 種類の試料，すなわち，15 GPa，1200℃で高圧合成した NPS，SPS

焼結したジルコニア多結晶体（3Y-TZP），アルミナ多結晶体（Al2O3）及び NPS の出発

物質であるシリカガラス（SiO2 glass）を用いた．  
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3-2-2 微小強度試験 

 強度試験片は 2-2-2 と同様の作製手順で Fig.3-3 のように作製した．試験片形状は，固

定端から負荷点までの距離（ 'L ）：幅（ B）：厚さ（W ）の比が 4：1：1 となるようにし，

切り欠き及びサイドグルーブは導入していない．NPS 試料からは異なる 3 種類の寸法で

作製し，各試験片はそれぞれの試験片厚さ（W ）の数値を用いて 5W，20W，60W と表

記するものとする．各試験片の材料及び SEM（日立ハイテクノロジーズ製，S-4500）に

より観察した寸法を Table.3-1 にまとめた． 

 

Table.3-1 各試験片の材料及び寸法 

Specimen Material 

'L   

(m) 

B   

(m) 

W   

(m) 

V  

(m3) 

NPS-5W-1 NPS 20.2 5.83 6.35 748 

NPS-5W-2 NPS 20.2 5.85 6.15 727 

NPS-20W NPS 81.2 16.4 20.0 26634 

NPS-60W NPS 237.7 53.2 57.1 722066 

3Y-TZP 3Y-TZP 78 18.9 21.8 32138 

Al2O3 Al2O3 80.4 17.7 21.3 30312 

Glass SiO2 glass 78.9 22.6 21.6 38516 

 

微小強度試験については，2-2-3 と同様の微小材料試験機を用いて同条件で実施した． 

 

3-2-3 破壊強度評価 

マイクロカンチレバー試験片の最大曲げ応力は，固定端の引張り面側に表れ，Euler-

Bernoulli の梁理論より次の式を用いて表される[3]． 
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2

'6

BW

PL

I

Mz
        (3-5) 

ここでM は最大曲げモーメント， z は中間軸と表面間の距離を表し，これは試験片厚さ

W の半分に等しい． I は長方形断面の慣性モーメント， Pは荷重， 'L は固定端と荷重点

間の距離， Bは試験片の幅を表す． 

 ここで，セラミックス材料の破壊は材料内部の潜在欠陥が破壊減となり，最大応力点

以外の箇所で試験片が破断してしまうことがある．この場合でも，破断時に最大応力点

には破断点よりも大きい応力が発生していたと考えられることから，本研究では試験片

の実際の破断位置に依らず，上述の(3-5)式の Pに試験片破断時の最大荷重値を当てはめ

て破壊強度を評価した． 

 

3-3 結 果 

3-3-1 荷重－変位曲線 

 Fig.3-4 に各試料の 20W 試験片の荷重－変位曲線を示す．いずれの試料も負荷荷重の

増大に伴って変位が直線的に増加する弾性変形の後に，瞬時に試験片が破断した．  

 

3-3-2 試験片寸法と破壊強度 

 Fig.3-5 各試料の破壊強度
f と試験片体積V の関係を，先行研究の Si 単結晶及び多結

晶の微小強度報告値[4-7]と併せて示す．ここで試験片体積は，片持ち梁型試験片であれ

ば固定端から応力印加点までの距離，3 点曲げ試験片であれば支点間距離に試験片断面

積をかけた値，すなわちV = 'L × B×W とした．本研究で得られた破壊強度値は，先行研

究の報告値と矛盾せず，微小強度試験結果として妥当な範囲に分布しているといえる．

Fig.3-5 において試験片寸法の減少に伴って強度が向上する傾向が見られる．これは，試

験片寸法が小さくなるほど破壊源となりうる粗大欠陥が試験片内部に含まれる可能性が

低下する，試験片寸法効果によるものと考えられる[8]．NPS 試料の最も小さな試験片

（NPS-5W-2）からは 6.3 GPa の破壊強度が得られた．これに対し，NPS-5W-1 試験片
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は試験片体積が小さいにも関わらず低い破壊強度を示した．これは，NPS-5W-1 試験片

中に大きな欠陥が存在したためと考えられ，潜在欠陥の大きさに強度を支配されるセラ

ミックス材料の特性を顕著に表しているといえる．寸法効果の影響を受けやすい微小強

度試験では，試験片寸法の等しい試験片どうしの強度を比較する必要がある．同寸法の

20W 試験片で測定した破壊強度値を比較すると，NPS 試料が他のセラミックス材料より

高い強度を有することがわかる． 

 ここで，脆性材料の破壊確率 F は次式で表される． 

 







 E

m

VF



exp1       (3-6) 

ここで， は負荷応力， は定数， EV は試験片の有効体積である．mは，脆性破壊材料

の強度分布を統計的に議論する際に用いられるワイブル係数であり，一般に mの大きい

材料ほど強度のばらつきが小さく信頼性が高いといえる．(3-6)式の F を一定とすると，

破壊強度
f と有効体積 EV の間に次式の関係が成り立つ． 

 

m

E

f
V

/1

1








        (3-7) 

有効体積 EV は試験片形状により異なるが，試験片が相似形のとき試験片体積V と有効体

積 EV は比例することから，ワイブル係数 mの推定が可能となる． 

 Fig.3-5 の縦軸を対数に変換したものを Fig.3-6 に示す．Ding ら[6]が寸法の異なるマ

イクロカンチレバーを用いて測定した多結晶 Si 薄膜の強度値より導かれたワイブル係

数はm = 7.5 であったが，Fig.3-6 に示した近似曲線の傾きから推定したワイブル係数は

m = 5.7 となり，Ding らの評価値よりも低い値となった．Namazu ら[5]は単結晶 Si の

強度をナノスケールからミリスケールまでのさまざまな寸法の試験片を用いた 3 点曲げ

試験により測定し，試験片の一辺が 1 m 以上の比較的大きな試験片におけるワイブル

係数はm = 4 ~ 7 と報告している．Fig.3-6 のプロットのうち，試験片の一辺が 1 m 以

上の比較的大きな試験片強度値の近似曲線より求めたワイブル係数は m = 5.9 であり，3
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点曲げ試験の場合は試験片体積V からでもワイブル係数mを良好に推定できているとい

える．NPS 試料の破壊強度値のうち，明らかに粗大欠陥を有していたと考えられる NPS-

5W-1 試験片を除いて近似曲線を引くと，ワイブル係数はm = 21.3 と推定され，NPS 試

料は Si 単結晶及び多結晶より高いワイブル係数を示しうると考えられる．  

 

3-3-3 初期欠陥長さの推定 

 緒言で述べた R-曲線と
applK 曲線の関係を用いて，破壊源となった初期欠陥の大きさを

推定することができる．NPS 試料の初期 R-曲線に接するように，(3-1)式で表される
applK

曲線を引くと，初期欠陥長さ 0c が x 切片として得られる[9]．ここで，形状係数Y は半径

0c の半円形き裂からの破壊を仮定して，Y = /2 とした．NPS 試料の R-曲線のべき関

数近似曲線（2-4-4 参照）に対して，5W 試験片の破壊強度
f = 6.3 GPa の応力拡大係

数曲線を引いた解析例を Fig.3-7 に示す．この場合，破壊源となった初期欠陥の大きさ

0c は約 550 nm と推定され，また，2 曲線の接点から，き裂は約 200 nm 安定成長し，破

壊抵抗値が 6.1 MPam1/2まで上昇したときに不安定破壊が起こって破断したと考えられ

る．Table.3-2 に NP 試料の各試験片の破壊強度より推定された初期欠陥長さ 0c の値をま

とめる． 

Table.3-2 NPS 試験片の破壊強度 f 及び初期欠陥長さ 0c  

Specimen f  (GPa) 
0c  (m) 

NPS-5W-1 3.93 2.008 

NPS-5W-2 6.33 0.550 

NPS-20W 5.26 0.909 

NPS-60W 4.55 1.348 
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3-4 考 察 

3-4-1 破壊強度とアモルファス化臨界応力 

緒言で述べたように，相変態臨界応力 c は常に破壊強度
f を上回る．このことから，

NPS 試料のアモルファス化臨界応力 c は，少なくとも今回得られた破壊強度 6.3 GPa よ

りも高いと考えられる．スティショバイトと同じく SiO6正八面体構造を有する MgSiO3

ペロブスカイトは，分子動力学シミュレーションにより 18 GPa の引張応力下でアモル

ファス化するとされており[10]，NPS 試料のアモルファス化臨界応力もこれに相当する

高い値をとりうると推測される．実際に，スティショバイトについても同様に分子動力

学シミュレーションを行った結果，アモルファス化臨界応力 c は約 30 GPa と解析され，

かつ，1 ps 以下の短時間で瞬時にアモルファス化が完了することがわかった[11]．ジル

コニアの場合，無拡散マルテンサイト変態が瞬時に起きることにより数 km/s の高速で

進展するき裂先端においても相変態強化機構が発現する．ここで，km/s というき裂進展

速度は nm/ps に相当する．1 ps 以下の短時間でアモルファス化が起こるということは，

高速で進展するき裂先端にアモルファス化が追随し，高靭化機構が有効に機能しうるこ

とを示すものであるといえる．このシミュレーションに用いられた解析モデルは，格子

欠陥のない完全結晶であり，空孔，転位，粒界，格子ひずみ等の格子欠陥を含む実際の

多結晶体の臨界応力はこれより小さくなる可能性もあるが，NPS 試料のアモルファス化

臨界応力 c は MgSiO3 ペロブスカイトと同様に十数 GPa という高い値を十分にとりう

るといえる． 

Swain[12]は，組成の異なるジルコニア系材料の破壊強度と破壊靭性の関係を Fig.3-8

のようにプロットし，破壊靭性とともに向上した破壊強度が，あるピーク値をとった後

に低下することを示した．これらの材料のピーク値を結ぶと，図中の
c

r で示される右下

がりの相変態臨界応力曲線が現れる．それぞれのピーク強度から Mg-PSZ，Y-PSZ，

Y(Al2O3)-PSZ の相変態臨界応力 c はそれぞれ 0.8 GPa，1.6 GPa，2.4 GPa と読み取れ，
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(3-4)式の関係よりこの曲線がジルコニア系材料の強度限界といえる．アモルファス化機

構により高靭化する NPS 試料についても，破壊強度と破壊靭性の間に同様の関係が成り

立つと考えられ，NPS 試料のアモルファス化臨界応力が十数 GPa の非常に高い値をと

るとすれば，NPS 試料はジルコニア系材料よりもはるかに高い強度を示しうると考えら

れる． 

 

3-4-2 R-曲線による強度向上 

 
applK 曲線と R-曲線の関係は，初期欠陥の大きさ 0c によって Fig.3-9(a)に示す 3 通りに

分類できる．すなわち，①R-曲線の初期値である 0K が 2 曲線の接点となる場合，②R-曲

線上に接点をもつ場合，③R-曲線と飽和領域との境界点が接点となる場合の 3 通りであ

る [13]．このうち①と③，すなわち R-曲線上に接点をもたない場合は， 0K または maxK

で破壊抵抗値が一定の場合に等しく，Fig.3-9(b)に破線で示すように破壊強度 は初期欠

陥長さ 0c の－1/2 乗に比例して低下する．一方で，②のように R-曲線上に接点をもつ場

合は，
applK 曲線と R-曲線の 2 曲線が接する条件から と 0c の関係が変化する．R-曲線

が 2-4-4 で示したように次式のべき関数で近似できるとする．  

 
0KAaK n

R         (3-8) 

ここで，
applK 曲線と R-曲線の 2 曲線が接する条件は次式で表される． 

 Rappl KK         (3-9) 

 
dc

dK

dc

dK
Rappl

        (3-10) 

この微分方程式を解くと は 0c の( n－1/2)乗に比例し，Fig.3-9(b)に実線で示すように，

欠陥寸法の増大に伴う破壊強度の低下は緩和される．ここで， nは(3-8)式で近似したと

きの指数パラメータである．この結果，②以降の領域では R-曲線の作用により材料の破
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壊強度は向上する．例えば，材料が Fig.3-9(b)に示す大きさ 'c の初期欠陥をもっていたと

すると，破壊抵抗値が 0K から増大しない場合は▲の位置の破壊強度を示すが，上昇型の

R-曲線を示す材料の場合は△の位置まで破壊強度が向上すると考えられる． 

 Fig.3-9(b)を両対数グラフに直すと，Fig.3-9(c)のように初期欠陥長さ 0c と破壊強度

の関係は直線で表される．－1/2 の傾きを持つ 2 本の平行な破線は，①と③，すなわち破

壊抵抗値が 0K または maxK で一定の場合を表しており，これらより傾きの小さい実線が

②，すなわち R-曲線が作用する場合の強度変化を表している．それぞれの直線の交点を

minc 及び maxc とすると，この間が R-曲線により強度が向上する範囲であり，材料の破壊

強度は太い矢印で示したように R-曲線の作用する実線部分を介して高靭性側の強度曲線

に乗り換えるように推移すると考えられる． 

 Fig.3-10 に，本研究で得られた R-曲線から推測される NPS 試料の破壊強度
f と初期

き裂長さ 0c との関係を示した．先行研究より，La または Lu を微量添加した窒化ケイ素

の R-曲線から推測される強度曲線[9]を併せて示す．NPS 試料については，60W 試験片

の R-曲線及び(3-8)式を用いたべき関数近似曲線から 0K = 3.5 MPam1/2， maxK = 10.8 

MPam1/2，n = 0.22 とした．初期き裂長さに応じて NPS 試料の破壊強度は太い矢印で示

したように変化すると考えられる．NPS 試料の各曲線の交点より， minc は 147 nm， maxc

は 120 m である．破壊強度は初期き裂が大きいほど低下するが， minc から maxc の範囲で

は R-曲線の効果により，強度低下の勾配が緩やかになる．すなわち，初期き裂長さのば

らつきが破壊強度のばらつきに及ぼす影響が小さくなり，強度信頼性の向上が期待でき

る． 

 Fig.3-10 の下部に示した La または Lu を微量添加した窒化ケイ素の強度曲線は，R-曲

線形状を関数近似せずに(3-7)及び(3-8)式の関係を満たすように R-曲線に接線を引いて
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導出されたものであり[9]， 0c = 10 m 付近の湾曲は，R-曲線により強度低下が緩和され

る範囲を介して maxK 曲線に乗り換える経過を示していると考えられる．実際に，R-曲線

の飽和値 maxK = 5.8 MPam1/2の強度曲線を引くと，R-曲線から推定された強度曲線の直

線部分とよく一致した．この R-曲線から推定された強度曲線と 0K 曲線及び maxK 曲線と

の交点の間を R-曲線により強度が向上する範囲とすると，NPS 試料の R-曲線が窒化ケ

イ素より非常に微小な欠陥領域で作用し，数 GPa の大幅な強度向上をもたらしうること

がわかる． 

 本研究で微小試験により得られた破壊強度を Fig.3-10 中に●で示した．いずれも R-曲

線の作用する直線上に分布していることから，試験片寸法効果による破壊強度の向上は

小さかったものの，初期欠陥長さの増大に対する強度低下は緩やかであったと考えられ

る． 

Fig.3-10 を用いると，微視的に求められた R-曲線から巨視的な強度値の推定が可能と

なる．例えば，JIS 規格の曲げ試験片中に一般的なセラミックス材料中に潜在するとさ

れる 30 ~ 70 m，すなわち Fig.3-10 中で色を付けて示した大きさの初期欠陥が存在す

ると仮定すると，この欠陥領域においても NPS 試料の強度曲線は 1 GPa より高い位置

にあることがわかる．これより，NPS 試料は巨視的な強度試験においても 1 GPa 以上の

破壊強度を保持しうると考えられる． 

 

3-5 結 言 

本章では，マイクロカンチレバー試験片を用いてセラミックス材料の破壊強度を評価

した．わずかなき裂進展で鋭く立ち上がる R-曲線を示す NPS 試料は，同寸法の試験片

で測定した他のセラミックス材料よりも高い破壊強度を示し，5×5×20 m3寸法の微小

試験片曲げ試験により 6.3 GPa の高強度を示した． 

相変態強化機構をもつ材料の強度 f は相変態臨界応力 c の低下に伴って向上するが，
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相変態臨界応力が小さくなり過ぎると相変態による降伏が起きるために強度は常に相変

態臨界応力を下回る．この関係から，強度
f は相変態臨界応力 c の下限値を与え，NPS

試料のアモルファス化臨界応力は少なくとも微小強度試験により得られた破壊強度 6.3 

GPa より高いと考えられ，この値は，1 ~ 3 GPa とされるジルコニア系材料の相変態臨

界応力より非常に大きい． 

また，応力拡大係数曲線と R-曲線の接する条件から破壊強度と欠陥長さの関係を推定

することができる．上昇型の R-曲線は初期欠陥長さの増大による強度低下を緩和するこ

とで，破壊抵抗値の変化しない材料より高い破壊強度を示す．この R-曲線により破壊強

度が向上する欠陥範囲を推定すると，NPS 試料の R-曲線が 120 m 以下の微小な欠陥に

作用し，数 GPa の大幅な強度向上をもたらしうることがわかった．さらに，数十m の

潜在欠陥が存在するような巨視的な試験片を用いた強度試験においても，NPS 試料は 1 

GPa 以上の強度を保持しうると考えられる． 
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Fig.3-1 応力拡大係数とR-曲線[1]

破線の応力拡大係数曲線が実線のR-曲線と交点をもたな
くなるときに不安定破壊が起きる．大きさc0の初期欠陥
から発生したき裂はR-曲線に沿ってc* まで安定成長
し，臨界応力拡大係数KR* に達したときに臨界応力σ* 
で不安定破壊する．このσ* が破壊強度に相当する．
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Fig.3-2 ジルコニアの相変態臨界応力σc と破壊強度σf の関係[2]

σc が十分に大きいときは破壊強度σf は欠陥長さa に支配
され，σc の増大とともに低下する．σc  が小さくなると相
変態による降伏が起きるため，σf はσc に制限される．
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Fig.3-3 切り欠き無しマイクロカンチレバー試験片
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Fig.3-4 荷重－変位曲線

いずれの試料も弾性変形の後に試験片が破断した．
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Fig.3-5 試験片体積と破壊強度

試験片寸法効果により，試験片寸法が小さくなるほ
ど強度は向上する．同寸法の試験片の強度値を比較
すると，NPS試料は他材料より高強度を示した．
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NPS試料はSi単結晶及び多結晶より高いワイブル
係数mを示しうる．
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Fig.3-7 初期欠陥長さの解析例

初期R-曲線に接するように応力拡大係数曲線を引くと，
初期欠陥長さc0 がx切片として得られる．

KR = Ac n+K0

Kappl = Yσ√c

σ = 6.3 GPa



92 

 

 

 

  

Fig.3-8 ジルコニア系材料の破壊強度と破壊靭性の関係[12]

ジルコニア系材料の破壊強度は破壊靱性とともに向上する
が，ピーク強度以降は低下する．各ピーク強度を結ぶ相変
態臨界応力曲線σr

c がジルコニア系材料の強度限界となる．
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Fig.3-9 R-曲線の作用による破壊強度の向上[13]

着色部分ではR-曲線の作用によって破壊強度が向上する．
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Fig.3-10 破壊強度の欠陥長さ依存性

破壊強度はR-曲線が作用する範囲を介して高靭性側の
曲線に乗り換えるように推移する．NPS試料のR-曲線
はSi3N4より微小な欠陥領域で作用する．Si3N4は[9]．
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第 4 章 ナノ多結晶スティショバイト微細組織が機械的特性に及ぼす影響 

4-1 緒 言 

 マルチアンビル装置を用いて 1200℃，15 GPa の高温・高圧下で合成されるナノ多結

晶スティショバイト（NPS）は，平均粒径 200 nm 以下の微小粒径の多結晶体材料であ

り，酸化物としては最高の 30 GPa の硬さと 10 MPam1/2を超える高靭性，6 GPa 以上

の高強度といった優れた機械的特性を示す．しかしながら，この NPS の破壊靭性は合成

温度の上昇とともに低下してしまい，2000℃合成試料の破壊靭性はアルミナ多結晶体と

同程度の 3 ~ 4 MPam1/2となる．この際，試料の微細組織も大きく変化し，合成温度の

上昇とともに粒径は粗大化，試料内部の格子ひずみ量は減少する[1]． 

 この NPS 試料は，き裂の先端近傍において巨大な体積膨張を伴うアモルファス相への

相変態が起きる破壊誘起アモルファス化機構により大幅に靭性が向上し，数m のごく

短いき裂進展で急激に破壊抵抗値が増大する特徴的な R-曲線を示す．同じくき裂先端に

おいて正方晶から単斜晶への相変態が起きる相変態強化機構により高靭化するジルコニ

アの場合，相変態領域の幅 hは相変態臨界応力 c の二乗に反比例する[2]． 

 

2











 

c

K
h


       (4-1) 

ここで， K は相変態領域の外側遠方における応力拡大係数を表し，さらに，マルテンサ

イト相変態に伴う靭性の向上幅 K は hの平方根に比例する[3]． 

 hK T        (4-2) 

ここで， T は相変態に伴う体積ひずみを表す．(4-1)及び(4-2)式より次式が成立する． 

c

TK  /        (4-3) 

アモルファス化に伴う体積変化 T は合成温度に依らず一定と考えられることから，アモ

ルファス化臨界応力 c が微細組織から何らかの影響を受けることで靭性の向上幅 K が

変化し，NPS 試料の破壊靭性を変化させていると考えられる． 
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本章では，高圧合成条件を変えることで，微細組織，特に試料内部の格子ひずみ量を

制御したモデル試料を合成し，その R-曲線挙動及び破壊強度を評価することで，NPS 試

料の微細組織がアモルファス化臨界応力 c ，さらには NPS 試料の機械的特性に及ぼす

影響について考察した． 

 

4-2 実験方法 

4-2-1 合成条件による格子ひずみ量制御 

 緒言に述べたように，合成温度を変化させると NPS 試料の粒径と格子ひずみ量は同時

に変化してしまう．ここで格子ひずみとは，多結晶試料内部の格子面間隔が結晶子ごと

に異なる現象を指すものとする．この格子ひずみ量と粒径がアモルファス化機構に与え

る影響を分離して評価するために，合成温度ではなく合成温度保持時間を変えた試料を

合成した．高靭性を示す小粒径・大ひずみ試料は，15 GPa の高圧下で 1200℃の合成温

度に 0.5 h 保持して合成される．この合成条件を基に，合成温度は 1200℃のまま低温合

成で粒成長を抑制しつつ，保持時間を 10 倍の 5 h とすることで格子ひずみの緩和を狙

い，小粒径・小ひずみ試料の合成を目指した．合成温度保持時間以外の合成条件及び合

成手順は，第 2 章の付録 A1 と同様とした． 

 

4-2-2 微細組織観察 

 合成条件の異なる NPS 試料の微細組織を透過型電子顕微鏡（TEM）により観察した．

TEM 観察用試料は集束イオンビーム加工観察装置（FIB）を用いたピックアップ法によ

り作製した．FIB 装置は，日本電子株式会社製の JIB-4500 を用いた．まず，ビーム径約

140 nm のイオンビームにより試料の一部を厚さ約 1 m の薄片状に加工した．この薄片

を，Omniprobe 社製の TEM 試料作製装置（Auto Probe 300）を用いて日新 EM 製の

FIB 用モリブデングリッド上に移動させ，タングステン・デポジションにより固定した

後に，より細いビーム（ビーム径：約 20 nm）のイオンビームを用いて厚さが 100 nm 以
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下になるまで薄膜化した．得られた TEM 試料は両面にカーボン蒸着を行い，日本電子

株式会社製の JEM-2100F を用いて加速電圧 200 kV で TEM 観察した． 

 1200℃-0.5h，1200℃-5h，1600℃-0.5h 試料については，TEM 観察像から粒径を評価

した．具体的には，画像解析ソフト Image J を用いて TEM 観察像中の識別可能な粒子

の外周を囲み，囲まれた面積 S と等しい面積をもつ円の直径 d を次式により算出した． 



S
d

4
        (4-4) 

本研究ではこの円相当径 d を粒径とし，この操作を各試料につき約 200 個の粒子につい

て行うことで平均粒径を求めた． 

 

4-2-3 格子ひずみ量評価 

 合成条件の異なる NPS 試料内部の格子ひずみ量を Williamson-Hall 法[4]により評価

した．Williamson-Hall 法とは，XRD スペクトルのピーク半値幅に表れる結晶子サイズ

と格子ひずみ量の影響を分離解析する手法である．XRD スペクトルのピーク半値幅は結

晶子サイズが小さいとき，また，格子ひずみが大きいときに広くなる．これよち，観測

されるピークの半値幅  は，結晶子サイズの効果による広がり i と格子ひずみの効果に

よる広がり 'i の和に等しいとする． 

 'ii          (4-5) 

このうち，結晶子サイズの効果による広がり i は次式で示される． 

 





cosD

K
i         (4-6) 

この式は Scherrer の式とも呼ばれ， K は形状因子， は X 線の波長， Dは結晶子サイ

ズを表す．形状因子 K は結晶子の形状によって変化するが，本研究では結晶子が一辺 D

の立方体形状と仮定する Scherrer の定数 K = 0.94 を採用した． 
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 一方で，ひずみテンソルの対称成分の値 )( hhe が 0 から最大値 max)( hhe まで等しく分布す

ると仮定すると，格子ひずみの効果による広がり 'i は次式で示される[5]． 

  tan)(4' maxhhi e       (4-7) 

本研究ではこのひずみテンソルの対称成分の最大値 max)( hhe を格子ひずみ量  として扱

うものとする．(4-6)(4-7)式を(4-5)式に代入して変形すると， 

 
D

K








 sin4cos
      (4-8) 

(4-8)式の関係から，y 軸に 4 sin /，x 軸に  cos /をプロットしたときの近似曲線

の傾きから格子ひずみが，切片の逆数から結晶子サイズが評価できる[6]．本研究では，

理学電機製の RINT2000 を用いて Table.4-1 の条件により取得した各試料の XRD スペ

クトルから，半値幅  及び回折角を X 線粉末回折パターン解析ソフト PD Indexer を

用いて測定した． 

Table.4-1 XRD 測定条件 

項 目 測定条件 

管 球 Cu-K  

管球電圧 40 kV 

管球電流 100 mA 

走査範囲 (2 ) 25° ~ 80° 

走査速度 0.5°/sec 

ステップ角度 0.01° 

 

4-2-4 IF 法による破壊靭性評価 

ビッカース圧子圧入試験は，株式会社アカシ製のビッカース硬さ試験機（AVK-C2）を
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用いて行った．保持時間は 15 sec とし，1200℃-0.5h 試料に対して 10 kgf，20 kgf，30 

kgf，1200℃-5h 試料に対して 5 kgf，10 kgf，20 kgf の 3 通りの荷重値でそれぞれ 2 ~ 

3 点測定した．試験面は株式会社マルトー製の研磨盤（ML-150P）と同社製のダイヤモ

ンドディスク盤（#2000）を用いて表面出しした後，同社製のポリシングクロスのバフ上

に 3 m，1 mのダイヤモンドペーストを塗布してバフ研磨することで鏡面に仕上げた．  

ビッカース硬度は JIS-R1610[7]に基づいて評価した．ビッカース硬度 VH は，正方形

を底面とする四角錘形状（頂角 136°）のビッカース圧子を試料表面に押し付けたときの

圧痕表面積により定義され，Fig.4-1(a)に示す圧痕の対角線長さ d と押し込み荷重 Pから

次式により算出される． 

 
2

1891.0
d

P
HV         (4-9) 

破壊靭性値は JIS-R1607[8]に基づいて評価した．ビッカース圧子を試料表面に押し付

けると，試料内部には Fig.4-1(b)に示すような半球状の塑性変形域と，それをとりまく弾

性変形域が形成される．この応力場によって，荷重負荷時に圧子から真下へ延びるメデ

ィアンクラックが，除荷時に圧痕の四隅から放射状に伸びるラジアルクラックが生じる．

破壊靭性値 ICK は，このラジアルクラックの対角線長さ（Fig.4-1(a)）から次式により算

出される． 

 
















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P

H

E
K

V

IC        (4-10) 

ここで，Eは試験材料のヤング率， VH はビッカース硬度，Pは押し込み荷重，cは Fig.3-

1(a)に示すようにき裂の対角線長さの半分である． は係数であり，JIS-R1607 では

0.018 と規定されている．ヤング率は先行研究の報告値より 530 GPa を用いた[1]． 

 なお，JIS R-1607 では「圧痕の対角線長さとき裂長さを試験機附属の顕微鏡，金属顕

微鏡などを用いて，押込み後 10 分間以内に測定する」と規定されているが，本研究では

試験機付属の顕微鏡像でのき裂観察が困難であったため，圧痕の対角長さ及びき裂長さ
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を SEM により測定した．このため，得られた破壊靭性値は JIS 規格には適合しない． 

 

4-2-5 R-曲線評価 

 2-2-4 と同様に，切り欠きを導入した微小試験片の曲げ試験により得られた荷重－変位

曲線からコンプライアンス法により R-曲線を評価した．試験片は，1200℃-0.5h 試料及

び 1200℃-5h 試料からそれぞれ 20W，60W の 2 種類の寸法で試験片を作製した．各試

験片の SEM により測定した寸法を Table.4-2 にまとめた． 

 

Table.4-2 各試験片の寸法 

Specimen L  (m) B  (m) NB  (m)  W  (m) 0a  (m) 

0.5h-20W 60.6 18.4 15.0 20.8 8.2 

0.5h-60W 179.2 51.7 40.5 61.7 30.5 

5h-20W 58.7 20.8 16.5 22.7 11.4 

5h-60W 145.7 45.3 37.1 55.8 27.7 

 

4-2-6 破壊強度評価 

 3-2-2 と同様に，切り欠きの無い微小試験片の破断時の最大応力値を破壊強度として評

価した．試験片は，0.5h 試料及び 5h 試料からそれぞれ 5W，20W，60W の 3 種類の寸

法で試験片を作製した．SEM により測定した各試験片の寸法を Table.4-3 にまとめた． 
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Table.4-3 各試験片の寸法 

Specimen 'L  (m) B  (m) W  (m) V  (m3) 

0.5h-5W-1 20.2 5.83 6.35 748 

0.5h-5W-2 20.2 5.85 6.15 727 

0.5h-20W 81.2 16.4 20.0 26634 

0.5h-60W 237.7 53.2 57.1 722066 

5h-5W-1 20.0 4.6 4.6 423 

5h-5W-2 19.7 3.8 5.3 397 

5h-20W 79.5 21.9 18.7 32558 

5h-60W 237.8 57.8 65.1 894789 

 

4-3 結 果 

4-3-1 合成温度と微細組織 

 Fig.4-2 に(a)1200℃-0.5h 試料，(b)1200℃-5h 試料，及び(c)1600℃-0.5h 試料の TEM

観察像を示す．1200℃合成試料は 0.5h 試料，5h 試料とも複雑なコントラストを示して

おり，格子ひずみ量の多い組織になっていると考えられる．1200℃-0.5h 試料及び 5h 試

料の平均粒径は，それぞれ 128 ± 59 nm 及び 164 ± 58 nm であり，保持時間の延長

によってやや粒成長はしているものの，微小粒径を保っているといえる．また，1200℃

-5h 試料には 1600℃-0.5h 試料に散見されるような異常成長粒は見られず，粒径の揃っ

た均質な組織となっている．  

 Fig.4-3 に各試料の Williamson-Hall プロットを示す．各プロットに対する近似曲線の

傾きは明確に異なっており，合成温度の上昇に伴って格子ひずみ量が減少することがわ

かる．このプロットの傾きから得られた格子ひずみ量を，同じく NPS 試料の格子ひずみ

量を測定した Nishiyama ら[1]の報告値とともに Fig.4-4 に示す．本研究の解析値は

Nishiyama らの報告値と矛盾せず，妥当な解析結果であると考えられる．1200℃-0.5h
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試料及び 5h 試料の格子ひずみ量はそれぞれ 0.34 %及び 0.24 %であり，保持時間を長く

することで微小粒径を保持しつつひずみ量の減少した組織が得られた．   

 Fig.4-3 に示す Willamson-Hall プロットの近似曲線の切片から(4-6)式（Scherrer の

式）を用いて推定した各試料の結晶子サイズ Dを，TEM 微細組織観察により得られた平

均粒径 d とともに Table.4-4 に示す． 

 

Table.4-4 結晶子サイズ Dと平均粒径 d  

Sample 
crystallite size 

D  (nm) 

grain diameter 

d  (nm) 

1200℃-0.5h 171 128 ± 59 

1200℃-5h 162 164 ± 58 

1600℃-0.5h 135 236 ± 93 

2000℃-0.5h 89 18200 ± 6900 

 

低温合成で微小粒径の 1200℃合成試料においては，Dと d は良い一致を示すが，1600℃

以上の高温合成試料では差異が大きくなる．ここで，Scherrer の式により推定できる結

晶子サイズは 100 nm 以下とされている．これは，結晶子サイズの増大に伴って XRD ピ

ーク幅が減少すると，結晶子サイズに由来する広がりと装置由来の回折線幅やバックグ

ラウンドの影響とを明確に見分けることができなくなるためである[6,9,10]．本研究で扱

った NPS 試料はいずれも平均粒径 100 nm 以上であることから，Scherrer の式による

粒径の推定は不適切であると考えられる． 

 

4-3-2 IF 法により評価した破壊靭性 

 IF法により評価した NPS試料の破壊靭性値 ICK は，1200℃-0.5h試料で 10.01 ± 0.45 

MPam1/2，1200℃-5h 試料で 9.02 ± 0.55 MPam1/2であった．4-2-4 でも述べたように

この値は JIS 規格に適合するものではないが，格子ひずみ量の少ない 5h 試料の方が 1 
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MPam1/2程度靭性が低下する傾向が見られた． 

 

4-3-3 R-曲線 

 Table.4-2 に示した各試験片から得られた R-曲線を Fig.4-5 に示す．いずれの試験片か

らも，数m のき裂進展で破壊抵抗値が急激に増大する，急峻な R-曲線が得られた．き

裂進展開始時の破壊抵抗値 0K は約 3.5 MPam1/2 でほぼ同程度の値を示すが，その後は

0.5h 試料の R-曲線の方がより急峻に立ち上がり，0.5h 試料及び 5h 試料の 60W 試験片

の飽和値はそれぞれ 10.8 MPam1/2及び 10.0 MPam1/2となった．0.5h 試料は全体に 5h

試料より 1 MPam1/2 程度高靭性な傾向を示しており，これは IF 法による測定結果と一

致する．  

各試料において R-曲線の形状は 20W，60W 試験片でよく類似しており，き裂進展ご

く初期の R-曲線形状は試験片寸法の影響を受けにくいとする Kruzic ら[11]の主張を実

験的に支持するものであるといえる．  

 

4-3-4 破壊強度 

 Table.4-3 の各試験片，及び 20W 試験片で評価したジルコニア（3Y-TZP），アルミナ

（Al2O3），シリカガラス（SiO2 glass）の試験片体積と強度の関係を Fig.4-6 に示す．異

なる寸法の試験片を用いて測定した NPS 試料の強度値からは，試験片体積の減少ととも

に強度が向上する試験片寸法効果が見られた．最も小さな 5W 試験片から得られた最大

強度は，0.5h 試料で 6.3 GPa，5h 試料で 6.1 GPa であった．20W 試験片から得られた

各試料の強度値を比較すると，NPS 試料は他のセラミックス材料より高い強度を示し，

また， NPS 試料どうしを比較すると，0.5h 試料は 5h 試料よりも高強度な傾向を示す

ことがわかる．  

 

 



104 

 

4-4 考 察 

4-4-1 アモルファス化のエネルギー障壁 

 Fig.4-7 にスティショバイト相とアモルファス相のエネルギー図を模式的に示す．ステ

ィショバイトは常温常圧環境下で熱力学的に不安定であり，そのギブス自由エネルギー

は 0 K 以上の全温度域でシリカガラスのそれよりも高い．しかしながら，両者の間にエ

ネルギー障壁が存在するために自発的なアモルファス化が妨げられ，実際にアモルファ

ス化を起こすには加熱等の外的な操作によってエネルギー障壁を乗り越えさせる必要が

ある． 

 加熱によるスティショバイトのアモルファス化はラマン分光[12]や NMR[13]を用いた

その場観察により確認されており，600℃程度からアモルファス化が始まり，800℃で完

全にアモルファス化することが報告されている．Brazhkin ら[14]は，平均粒径 10 ~ 40 

m のスティショバイト多結晶体を異なる昇温速度で DTA 分析することによってアモル

ファス化を定量的に評価し，アモルファス化の転移熱がQ = 41 ± 3 kJ/mol，活性化エ

ネルギーが G = 220 ~ 280 kJ/mol，Avrami 指数が n = 1 となることを報告している．こ

こで Avrami 指数とは相変態中の結晶化過程の特性を表す指数であり，固相変態の変態

率 f を 

 )exp(1 nktf        (4-11) 

と表したときのべき指数 nとして求められる．Avrami 指数 n = 1 は，アモルファス相の

核生成が相変態の律速過程となることを示している．この核生成のエネルギーW は古典

核生成理論では次式のように表される． 

 
 2*

3

FF
W





      (4-12) 

ここで， は界面張力， F は結晶相とガラス相の間の自由エネルギー差， *F は母相

の中に核が生成した際の弾性ひずみエネルギーを表す．スティショバイト母相中にアモ

ルファス相の核が生成する場合， *F は約 50 kJ/mol となる．また，常温常圧下で準
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安定スティショバイトと安定相との自由エネルギー差も約 50 kJ/mol である． を 1 

J/m3と仮定すると，W は約 10 eV（= 964 kJ/mol）となり，これは実験により得られ

た活性化エネルギー（ G = 220 ~ 280 kJ/mol）よりはるかに大きい．Brazhkin らは，

実際のアモルファス核生成が表面や粒界といった欠陥から起きることにより，均一核生

成を仮定した場合の理論値よりも低い活性化エネルギーでアモルファス化が起きたとし

ている． 

 ここで，多数の核が同時に生成する場合には核の配置のエントロピー効果を考慮する

必要があるため，孤立した 1 つの核の生成を対象とした古典理論による核生成エネルギ

ーの推定は，厳密には適切ではない．しかしながら，き裂進展時のアモルファス核生成

挙動の詳細な解析は困難であることから，本章では古典理論による議論のみにとどめ

た． 

 き裂先端に生じる引張応力によるアモルファス化の閾値は，応力誘起相変態理論から

推定することができる．応力誘起相変態に要する単位体積あたりの仕事 U は相変態に

伴う体積ひずみ T と印加応力 を用いて次式により表される[15]． 

 TU         (4-13) 

いま，高密度ガラスに準ずる構造をもつアモルファス相への相変態を仮定して T = 0.60

とすると， = 1 GPa のときにU = 6×108 J/m3となる．SiO2の分子量は 60.08，スティ

ショバイトの密度が 4.28 g/cm3であるから，印加応力の相変態駆動力への寄与は－8.42 

kJ/mol/GPa となる．つまり，大きな応力を印加するほど相変態に要する駆動力は低下さ

せることができる．第一原理計算により得られたスティショバイトのアモルファス化臨

界応力 30 GPa[16]を当てはめた場合，相変態駆動力への寄与は－253 kJ/mol となり，

Brazhkin らによる活性化エネルギーの測定値（ G = 220 ~ 280 kJ/mol）[14]とよく一

致した． 
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4-4-2 微細組織が核生成に与える影響 

 NPS 試料の破壊靭性は微小粒径の試料ほど，また，格子ひずみ量の大きい試料ほど向

上する[1]ことから，破壊誘起アモルファス化の発現はこれらの微細組織の影響を受けて

いると考えられる．すなわち，点欠陥や転位，粒界といった格子欠陥が不均一核生成サ

イトとしてはたらくことで核生成エネルギーを低下させ，アモルファス化を促進したと

考えることができる． 

 Luo ら[17]は分子動力学計算により加熱によるスティショバイトのアモルファス化挙

動を評価し，SiO2 ユニットを 720 個含むスティショバイト超格子中からいくつの SiO2

ユニットを取り去るとアモルファス化が促進されるかを調べた．結果，50 個の SiO2 ユ

ニットを取り去るまではアモルファス化挙動に大きな変化は見られないが，100 個の

SiO2ユニットを取り去ると劇的にアモルファス化が促進され，アモルファス化開始温度

も完全結晶の 4700 K から 1300 K まで大きく低下することを示した．しかしながら，こ

れは全体の 14 %もの SiO2 ユニットを取り去ることに相当することから密度も明らかに

変化し，完全結晶モデルの 4.35 g/cm3 から 3.45 g/cm3 まで低下する．本研究で用いた

NPS 試料の密度は 4.28 g/cm3[1]であり，X 線構造解析により得られた理論値[18]とほぼ

一致している．このことから，NPS 試料は劇的にアモルファス化が促進されるほどの大

量の点欠陥を有してはいないと考えられる．  

 Luo らは同じく分子動力学計算により，スティショバイト多結晶体の粒径が 5 nm 以

下になるとアモルファス化が起きることを示した[19]．本研究で用いた NPS 試料の平均

粒径は小さなものでも 128 nm であり，5 nm もの微細粒組織ではないが，局所的には微

小粒が集中し，粒界の占有密度が高くなる領域も形成されうると考えられる．しかしな

がら，XANES によりアモルファス相の生成が観察されたのは粒内破壊破面を示す微小

粒径 NPS 試料のみであり，粒界破壊破面からは検出されなかった．これより，粒界も

NPS 試料の主要なアモルファス化サイトとはなり得ないと考えられる．  

 XRD スペクトルから Williamson-Hall 法により算出された NPS 試料の格子ひずみは

1200℃-0.5h 試料で 0.34 %，1200℃-5h 試料で 0.24 %であり，これらはヤング率を E = 
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530 GPa とすると，フックの法則（ = E ）よりそれぞれ 1.8 GPa，1.3 GPa の内部応

力が生じうると考えられる．この内部応力がアモルファス核生成に要するエネルギーを

低下させるとすれば，局所的にアモルファス化が起きやすくなると考えられる．  

 Fig.4-8 に NPS 試料のアモルファス化臨界応力 c と破壊強度
f の関係を模式的に示

す．破壊強度が潜在欠陥の大きさに支配されるとき，破壊強度
f は臨界応力 c が小さく

なるほど向上する．いま，試料内部の格子ひずみがアモルファス化臨界応力 c を低下さ

せるとすれば，格子ひずみ量の大きい 0.5h 試料の方が 5h 試料より高い強度を示したこ

とは理に適っているといえる． 

 ここで Fig.4-8 は，微細組織を最適化することでアモルファス化挙動をより促進する

ことができれば，さらに高強度かつ高靭性な試料を合成することが可能であることを示

しているといえる．また，本研究で明らかになった破壊誘起アモルファス化機構の発現

に寄与すると考えられる諸要素，すなわち，1) アモルファス相よりも高い自由エネルギ

ーを有する高圧相であること，2) 多くの格子ひずみと高い転位密度を有すること，3) 微

小粒径の多結晶体であること，という 3 つの要素は，強度と靭性を両立する新たなセラ

ミックス材料の設計指針となりうると考えられる．  

 

4-4-3 高圧合成実験中の転位密度変化 

 本研究で用いた低温合成の NPS 試料中には，多くの転位とそれらが堆積した畳の目状

の組織が観察されている[1]． -石英から高圧合成された平均粒径 1 m 程度のスティシ

ョバイト多結晶中には 1 ~ 5 × 1013 m-2程度の高密度の転位が観察され，これらの転位

は主に出発物質からスティショバイトへの相変態時及び冷却時に生じたと推定されてい

る[20]．高圧合成試料中の高密度の転位はオリビン（(Mg,Fe)2SiO3）[21,22]やガーネッ

ト（Mg3(Fe,Al, Si)2(SiO4)3）[23]においても報告されており，これらはマルチアンビル

装置を用いた高圧合成時に応力の偏差成分，すなわちせん断応力により導入されると考

えられている[24]．Ando ら[25]は，5 GPa の圧力下において 1400℃で 0 ~ 6 時間加熱し
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た単結晶オリビン中の転位密度を測定することにより，加熱開始前の加圧段階における

塑性変形により試料中の転位密度が急速に増大し，その後は合成温度での保持時間に依

らず大きく変化しないことを示した．これに対し Karato ら[26]は，同じくオリビンをよ

り高温・高圧の 10 GPa，1500℃で圧すると，転位の上昇運動が促され転位密度の減少が

起きることを報告している．オリビンの高温高圧下（1300 ~ 1900 K，11 ~ 15 GPa）に

おける低ひずみ速度（10-4 ~ 10-5 /sec）大変形試験により得られたせん断ひずみプロット

が，応力指数 n = 5 の転位クリープ曲線とよく一致する[27]ことも示されており，高圧合

成時の高温・高圧環境下で試料のクリープ変形が起こり，試料内部のせん断応力が減少

したために転位密度が減少したと考えられる． 

 Fig.4-9に高圧合成実験中に推定されるNPS試料内部の転位密度変化を模式的に示す．

NPS 試料合成においても，高圧合成初期の塑性変形に高密度の転位が導入され，高温保

持間のクリープ変形によりその一部が回復し，冷却時に急激な熱収縮による変形を緩和

するために再び多くの転位が生じると考えられる．転位周辺の結晶格子はひずむため，

スティショバイト多結晶中に高密度に分布する転位は試料内部に複雑なひずみ場を形成

する．Karato ら[22]は，高圧合成したオリビン（(Mg, Fe)2SiO3）多結晶中に 1014 m-2程

度の高密度な転位を観察し，これにより約 1 GPa の内部応力が生じうるとしている．

NPS 試料の Williamson-Hall プロットに現れる 3 %を超える大きな格子ひずみも高密度

の転位に由来するものと考えられ，Fig.4-9 のように長時間高温保持した 1200℃-5h 試

料の方が転位の回復が進み，合成試料中の格子ひずみ量が減少したと推測される． 

 

4-5 結 言 

 本章では，微細組織を制御した NPS のモデル試料を合成し，その R-曲線挙動及び破

壊強度をマイクロカンチレバー試験片により評価した．  

 合成温度保持時間を 0.5h から 5h に延長することで，微小粒径を保ち，格子ひずみ量

の減少した NPS 試料が得られた．格子ひずみ量の異なる NPS 試料からはいずれも上昇

型の R-曲線が得られたが，格子ひずみ量の大きい 0.5h 試料の方が 1 MPam1/2程度高い
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靭性を示し，この傾向は IF 法でも確認された．同じく微小試験により評価した破壊強度

も，0.5h 試料の方が高い値を示した． 

 スティショバイト相とアモルファス相にはエネルギー障壁が存在するが，実験により

得られた活性化エネルギーが理論値を大きく下回ることから，アモルファス相は格子欠

陥を起点として不均一核生成すると考えられる．NPS 試料の場合は，高圧合成間に導入

された高密度の転位と，その周囲の格子ひずみにより生じる 1 GPa を超える内部応力が，

核生成エネルギーを低減させることでアモルファス化が促進されたと考えられる． 

 本研究により明らかになった格子欠陥の効果は，微細組織の最適化による NPS の機械

的特性向上の可能性を示唆するとともに，他の高圧合成材料における破壊誘起アモルフ

ァス化機構の発現条件を示し，強度と靭性を両立する新しい材料設計の指針を与えるも

のであると考えられる． 
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Fig.4-1 ビッカース圧痕の概略図

圧子の接触部には塑性変形域とそれをとりまく弾性変
形領域が形成され，除荷時に圧痕の四隅からラジアル
クラックが生じる．
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Fig.4-3 合成条件の異なるNPS試料のWilliamson-Hallプロット

近似曲線の傾きが格子ひずみ量を表す．合成温度の上
昇に伴って格子ひずみ量は増大し，1200℃-5h合成試料
は0.5h試料より格子ひずみ量が減少した．
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Fig.4-4 NPS試料の格子ひずみ量

1200℃-5h試料は0.5h試料より格子ひずみ量が減少した．
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Fig.4-5 1200℃-0.5h試料及び5h試料のR-曲線

格子ひずみ量の大きい0.5h試料のほうが1 MPam1/2程度
高靭性な傾向を示した．
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Fig.4-6 1200℃-0.5h試料及び5h試料の破壊強度

格子ひずみ量の大きい0.5h試料の方が高い強度を示した．
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Fig.4-7 NPS試料アモルファス化のエネルギー障壁

格子欠陥から不均一核生成することでエネルギー障壁が
低下し，アモルファス化が促進される．
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Fig.4-8 格子ひずみ量による相変態臨界応力σcと破壊強度σfの変化

格子ひずみがσcを低下させることで，強度σf が向上した．
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Fig.4-9 高圧合成実験中の転位密度変化

圧力印加時及び熱収縮時に転位が導入され，高温保持間
に転位の回復が起きる．
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第 5 章 ナノ多結晶スティショバイトのき裂偏向特性評価  

5-1 緒 言 

 セラミックスの高靭化機構には，き裂先端近傍で体積膨張を伴う相変態が起きる相変

態強化機構，繊維や異方性をもつ第 2 相粒子の架橋・引き抜けによりき裂進展が阻害さ

れる架橋強化機構，粗大粒子そのものが架橋効果を示す破面架橋機構，さらに，き裂偏

向やマイクロクラックの発生などがあり，これらの機構のうちのいずれか，もしくはい

くつかの機構が複合的にはたらくことで靭性が向上するとされている．ナノ多結晶ステ

ィショバイト（NPS）は，き裂先端で巨大な体積膨張を伴う局所的なアモルファス化が

起きることにより破壊抵抗値が増大する，破壊誘起アモルファス化機構により高靭化し

ていると考えられる[1]．しかしながら，多結晶化することで単結晶の 8 倍に相当する破

壊靭性値を示す NPS 試料の高靭化には，破壊誘起アモルファス化機構以外の機構も寄与

している可能性がある．これより本研究では，NPS高靭化におけるこれらの機構の寄与，

特にき裂偏向の効果を定量的に評価することを目指した．  

 き裂偏向とは，試料内部に分布する内部応力の不均一性や粒界・界面との相互作用に

より，き裂が材料中を直進せずにジグザグに進展する現象である．これにより，き裂の

進展によって形成される破面の表面積が増大するとともに，き裂先端での応力場が混合

モードになることによって破壊靭性が向上するとされている[2]．セラミックスの破壊に

おけるき裂偏向は，大きく 2 つの手法により評価されてきた．1 つ目は，き裂の進展経

路を線図で表し，各線分の長さと偏向角度からき裂のジグザグの程度を評価する手法で

ある．Faber と Evans[3,4]は窒化ケイ素材料のビッカースき裂を観察し，そのき裂形状

から偏向角度分布を調べ，形状異方性の大きい介在物を含む試料ほど靭性が向上するこ

とを実験的に証明した．2 つ目はき裂経路もしくは破面のフラクタル次元を評価する手

法である．フラクタル次元とは，1975 年に Mandelbrot[5]により提唱された概念であり，

複雑形状をその自己相似性により特徴付けるものである．自己相似性とは，「ミクロな部

分」が「マクロな全体」と相似である状態を指し，フラクタル次元を評価することは，無

秩序に見える複雑形状の中にスケールに依存しない規則性を見出すことに相当する．フ
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ラクタル次元はユークリッド空間を表す各整数次元の間の値をとる非整数次元となる．

曲線の自己相似性を表すフラクタル次元は 1 ~ 2 の間，曲面の自己相似性を表すフラク

タル次元は 2 ~ 3 の間の値をとり，それぞれの少数部分である *D が形状の不規則性を示

すとされ[6]，この *D と破壊靭性 ICK の間には次の関係が成り立つことが多くの材料に

おいて報告されている[7-12]． 

 5.0

0 *ADKK IC        (5-1) 

この式は，フラクタル次元の大きい，すなわち不規則で複雑な破面を呈する材料ほど高

靭性を示すことを表しており，フラクタル次元と機械的特性の相関性を示すものである

といえる． 

 本章では，NPS 試料及びジルコニア多結晶体のビッカースき裂形状からき裂偏向角度

分布及びフラクタル次元を求め，これらの材料のき裂偏向特性を定量的に評価すること

で，高靭化への寄与の有無を検討した．  

 

5-2 実験方法 

5-2-1 供試材 

 1200℃で高圧合成した NPS 試料及び SPS 焼結したジルコニア多結晶体（3Y-TZP）試

料を用いた．試料合成方法の詳細については 2-2-1 と同様である． 

 

5-2-2 ビッカースき裂の導入 

圧子圧入面は，各試料の表面を株式会社マルトー製の研磨盤（ML-150P）と同社製の

ダイヤモンドディスク盤（#2000）を用いて表面出しした後，同社製のポリシングクロス

のバフ上に 3 μm，1 μm のダイヤモンドペーストを塗布してバフ研磨することで鏡面に

仕上げた．この鏡面研磨面に対し，株式会社アカシ製のビッカース硬さ試験機（AVK-C2）

を用いて NPS は 20 kgw，3Y-TZP は 2 kgw の負荷荷重によりビッカース圧子を圧入し

た．得られたビッカース圧痕から， 4-2-4 と同様に IF 法により破壊靭性値 ICK を評価し
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た．この際，先行研究と条件を揃えるために，(4-10)式の を 0.016 とする Anstis の式

[13]を用いた．  

 

5-2-3 偏向角度分布評価 

Faber と Evans[4]は，Fig.5-1 のように，き裂経路を構成する各線分の長さ とき裂進

展方向に対する偏向角度を測定し， に対する の分布を調べることで，粒径の異な

る窒化ケイ素材料のき裂偏向特性を評価した．本研究では，NPS と 3Y-TZP 各試料のビ

ッカースき裂経路について同様の解析を試みた．各試料のビッカースき裂形状は SEM

（S-4500）を用いて 3000 倍の倍率で観察し，これらの SEM 観察像からき裂経路を導出

し，得られたき裂経路を構成する各線分について，画像解析ソフト Image J を用いて長

さ とき裂進展方向に対する偏向角度を測定した． 

 

5-2-4 フラクタル次元解析 

 フラクタル次元解析にはいくつかの評価手法が提案されている．本研究では次に挙げ

る 3 つの手法を用いて，それぞれビッカースき裂のき裂経路，破面形状，き裂形状を対

象としたフラクタル次元を解析した．以下にそれぞれの手法の基本原理及び解析手順を

示す． 

 

(i) き裂経路のフラクタル次元解析 

 不規則曲線のフラクタル次元は，Mandelbrot により次式のように提唱された[5]． 

 )1(

0)(  DLL         (5-2) 

ここで， Lは測定された不規則曲線の長さ， 0L は定数，は計測単位長さ， Dは曲線の

フラクタル次元を表す．Fig.5-2 に示すように，が小さくなるほど真の曲線形状に近づ

くため，Lは大きくなる．Dの小数部分を *D （= D -1）とすると，式(5-2)の両辺の対数

をとって， 



125 

 

  ln*ln)(ln 0 DLL        (5-3) 

これより， )(ln L と ln のの関係を両対数プロットした Richardson プロットの直線の

傾きから， *D が求められる．本研究では，計測単位長さを 10 nm から 10 m まで変

化させたときの曲線長さ Lを測定し，両対数プロットの傾きから *D を求めた． 

 

(ii) 破面形状のフラクタル次元解析 

 材料破面のフラクタル次元を解析する手法として，SIA（Slit Island Analysis）法と

FPA（Fracture Profile Analysis）法がある[6,8]．SIA 法は，Fig.5-3 に示すように破断

後の試料を樹脂埋めした後に破面と平行に徐々に研磨していき，研磨面に現れた試料の

“島”の面積と外周長さからフラクタル次元を評価する手法である．破面の凹凸の程度

によって現れる島の数，形状，大きさ等が異なり，外周長さと面積を両対数プロットす

ることで現れる直線部の傾きが 2/ D（ D：フラクタル次元）に相当するとされている．

一方，FPA 法は，Fig.5-4 に示すように試料を破面と垂直に切断したときの断面に現れる

破面の輪郭を波形とみなし，フーリエ変換することでフラクタル次元を評価する手法で

ある．具体的には，フーリエ変換して得られた振幅を 2 乗した値を波数の高い側から積

算し，現れた曲線の平坦部分の傾き 'B が 6-2 Dに相当するとしてフラクタル次元 Dを導

出する．SIA 法と FPA 法は解析方向が 90°異なるにも関わらず，それぞれの手法により

得られたフラクタル次元 Dはよく一致することが報告されている[8]． 

 本研究では，き裂の輪郭が破面の輪郭形状を反映しているとみなし，ビッカースき裂

輪郭に対して FPA 解析を適用した．具体的な手順としては，まず，画像解析ソフト Image 

J を用いて SEM 観察したビッカースき裂の輪郭を抽出し，上辺または下辺のみをグラフ

数値読み取りソフト Graphcel を用いて(x,y)座標に変換する．この数値変換された線形

を表計算ソフト Origin の FFT 機能を用いてフーリエ変換し，振幅の 2 乗値を波数の高

い側から積算した積算曲線を得た．ここで，個々のき裂に固有の形状の影響を局限する

ため，異なる 4 本のき裂から取得した積算曲線を平均化した後に，平坦部分を線形近似
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して傾き 'B を求めた． 

 

(iii) き裂形状のフラクタル次元解析 

 不規則形状のフラクタル次元解析手法としてボックスカウント法がある．これは，

Fig.5-5 に示すようにある形状を覆うために必要なボックスの個数 N とボックスの一辺

の長さ r によって次式で定義される． 

 DrNrN  0)(        (5-4) 

ここで， 0N は定数， Dはフラクタル次元を表すが特にボックス次元とも呼ばれる．  

 本研究では，画像解析ソフト Image J を用いてビッカースき裂の SEM 観察像を二値

化し，同ソフトの Fractal Box Count 機能を利用してボックスの一辺のピクセル数を 2

から 64 まで変化させることでフラクタル次元 Dを求めた． 

 

5-3 結 果  

5-3-1 破面及びき裂形状観察 

Fig.5-6 に各試料の破面の SEM 像を示す．NPS 試料は粒内破壊していると考えられ，

その破面は Fig.5-6(a)に示すように，へき開面のような滑らかな平面が連なる中に，矢印

で示すような細長い“いも虫状”の組織が散見される複雑な破面を示し，個々の粒子を

判別することができない．このようないも虫状組織は Nishiyama らによっても報告され

ている[14]．4-1 でも述べたように NPS の微細組織及び機械的特性は合成温度により大

きく変化するが，破面形状も同様に変化し，高靭性を示す低温合成試料は Fig.5-6(a)のよ

うな粒内破壊破面，低靭性を示す高温合成試料は粒界破壊破面を示す．いも虫状組織は

高靭性を示す低温合成試料の粒内破壊破面においてのみ観察されることから，破壊誘起

アモルファス化の過程で生じたものと考えられている．これに対し，3Y-TZP 試料は

Fig.5-6(b)に示すように典型的な粒界破面を示す． 

Fig.5-7 に各試料のき裂の SEM 観察像及びき裂経路線図を示す．NPS 試料のき裂は
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Fig.5-7(a)に示すように，破面に見られる平面部分を反映した直線部分と，カーブを描く

ような鈍角の屈曲部分で構成されており，全体に滑らかな曲線に見える．これに対し，

Fig.5-7(b)に示す 3Y-TZP 試料のき裂は細かく屈曲しており，粒界破壊が支配的であるこ

とがわかる． 

NPS 試料のき裂の線分長さ の平均値は 1.73 m であった．き裂の屈曲が高靭化に寄

与しているならば，少なくとも最初の屈曲以降に高靭化効果が現れるはずであることか

ら，1 m 以下のき裂進展で破壊抵抗値が急激に増大する NPS の特徴的な R-曲線挙動に

は，き裂偏向は寄与していないと考えられる．一方で，3Y-TZP 試料の の平均値は 0.32 

m であった．これは，試料の平均粒径 450 nm と同程度の値であり，SEM により観察

された粒界破壊が支配的な破面の特徴と矛盾しないといえる． 

 

5-3-2 IF 法による破壊靭性評価 

 IF 法（Anstis の式）により評価した NPS 試料及び 3Y-TZP 試料の破壊靭性値は，そ

れぞれ 10.1 ± 1.6 MPam1/2，4.2 ± 0.2 MPam1/2であった． 

  

5-3-3 偏向角度分布 

Fig.5-8 に各試料の偏向角度ごとの頻度分布を示す．本研究で評価した NPS 試料及び

3Y-TZP 試料の頻度分布は，窒化ケイ素に比べて低角度側に分布が集中しており，60°以

上の高角度のき裂偏向はほぼ見られない．特に NPS 試料は 0 ~ 10°の頻度分布が 40 %を

超えており，き裂進展方向に対してほとんど偏向することなくき裂が進展していると考

えられる． 

 

5-3-4 フラクタル次元 

(i) き裂経路のフラクタル次元 

 Fig.5-9(a)に計測単位長さと，そのにより計測されたビッカースき裂経路長さ Lの

関係を，先行研究の報告値[15]と併せて示す．いずれの材料においても，計測単位長さ



128 

 

が小さくなるほど測定長さ Lが大きくなる傾向が観察された．ここで，Tanaka の >10 

m のデータに見られるように，がき裂の投影長さほど大きくなるとデータ点のばらつ

きが大きくなる．さらに，が粒径に相当する値まで小さくなると Lはき裂の真の長さに

近づき，一定となる．このため，フラクタル次元を評価できるの範囲は，き裂投影長さ

に相当する max から粒径に相当する min の間に制限される．Fig.5-9(a)に示す NPS 試料

及び 3Y-TZP 試料のプロットについては良好に線形近似できていることから，この制限

範囲で評価できていると考えられる．近似曲線の傾きから求められるフラクタル次元 D

は，NPS 試料が 1.035，3Y-TZP 試料が 1.058 であり，3Y-TZP 試料の方がやや大きな値

となったが，いずれの値も Tanaka の計測値と大きく矛盾せず，妥当な解析が行えてい

ると考えられる． 

 Fig.5-9(b)にき裂経路解析により得られたフラクタル次元の少数部分 *D の平方根と

IF 法により得られた破壊靭性 ICK の関係を示す．WC-8%Co を除く脆性材料については

(5-1)式で表されるような線形関係がやや認められ，3Y-TZP はこれらと近い傾向を示し

ているといえる．Tanaka は WC-8%Co は Co 結合層の塑性変形により延性的な破壊挙動

を示す[16]ために，(5-1)式の脆性材料の線形関係には当てはまらないと説明している．

NPS 試料は他の材料よりも *D が小さいにも関わらず高靭性を示しており，WC-8%Co 

と同じく(5-1)式の線形関係からは大きく外れることがわかる．  

 

(ii) 破面形状のフラクタル次元 

 Fig.5-10 に FPA 解析の一例として，NPS 試料の(a)ビッカースき裂の SEM 観察像か

ら抽出した輪郭，(b)き裂の下辺をフーリエ変換して得た振幅スペクトル，(c)振幅の 2 乗

値を波数の高い側から積算した積算曲線を示す．ここで Fig.5-10(c)に示す曲線は 4 本の

異なるき裂から得られた積算曲線を平均化したものである．Fig.5-10(c)に破線で示した

近似曲線の傾きから得られたフラクタル次元 Dは，NPS 試料で 2.42，3Y-TZP 試料で

2.32 であり，NPS 試料の方がやや大きな値となった． 
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 Fig.5-11に破面形状解析により得られた NPS試料及び 3Y-TZP試料のフラクタル次元

の少数部分 *D の平方根と破壊靭性 ICK の関係を示す．併せて，ガラスセラミックスとア

ルミナのフラクタル次元を SIA 法もしくは FPA 法により評価した Mecholsky ら[8]のデ

ータと，アルミナ－ジルコニア複合材料及び繊維強化窒化ケイ素のき裂経路図から求め

たフラクタル次元を平面解析に拡張した Celli ら[10,12]のデータを示した．Celli らのデ

ータは SIA 法や FPA 法のような破面形状を解析したものではないが，き裂経路を解析

したフラクタル次元 nを破面解析フラクタル次元 Sn に拡張することで，SIA 法や FPA 法

により求めた *D と同様に扱えるようにしたものである．Fig.5-11 に示す先行研究の報

告値には，(5-1)式で表される線形関係が明確に認められ，繊維強化窒化ケイ素とアルミ

ナ－ジルコニア複合材料の一部から成る高靭性側の直線グループと，ガラスセラミック

ス，アルミナ，アルミナ－ジルコニア複合材料の一部を含む低靭性側の直線グループの

2 つのグループが確認できる．本研究で得られた 3Y-TZP 試料のプロットはこの低靭性

側のグループの直線上に乗っており，先行研究と矛盾しない妥当な解析結果が得られて

いると考えられる．一方で NPS 試料は，同程度の *D を示す繊維強化窒化ケイ素やアル

ミナ－ジルコニア複合材料の約 2 倍に相当する高靭性を示しており，(5-1)式の線形関係

からは大きく外れることがわかる． 

 

(iii) き裂形状のフラクタル次元 

 Fig.5-12 にボックスカウント法による解析の一例として，(a)NPS 試料のビッカースき

裂の SEM 観察像から抽出したき裂形状，(b)NPS 及び 3Y-TZP のボックスの一辺の長さ

rを変化させたときのボックス数 N の変化を示す．いずれも rの減少に伴って N が増大

する傾向が観察され，近似曲線の傾きから求められるフラクタル次元 Dは，NPS が 1.45，

3Y-TZP が 1.33 であり，NPS の方がやや大きな値となった． 
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5-4 考 察 

5-4-1 偏向角度積算分布曲線 

Faber と Evans[3]は，棒状介在物のアスペクト比の変化による高靭化理論を説明して

いる．この理論によると，介在物のアスペクト比が大きくなるほどき裂偏向の程度は大

きくなり，積算頻度を表す曲線は高角度側に伸びるとされている．Fig.5-13 は，Fig.5-8

の頻度分布を低角度側から積算した積算頻度分布曲線を示している．本研究で得られた

3Y-TZP 試料の積算分布曲線は，同じく 3Y-TZP について調べた先行研究の測定結果[12]

とほぼ一致しており，妥当な解析が行えていると考えられる．NPS 試料の積算分布曲線

は低角度側で急激に上昇しており，き裂偏向の程度はリチウムアルミノシリケイトガラ

スとジルコニアやアルミナ等のセラミックス多結晶体材料との中間程度であることがわ

かる．平均粒径 67 nm のハイドロキシアパタイト（HAp）の積算曲線は 100°を超える高

角度側まで伸びており，このき裂偏向の効果によって大粒径試料より靭性が 74 %向上し

たと報告されている[17]．一方で，高アスペクト比のタングステンカーバイド粒子を成長

させた WC-18%Co は極めて高い靭性（24.96 ± 1.03 MPam1/2）を示すが，積算曲線は

アルミナ，ジルコニア，窒化ケイ素と同程度であることがわかる．この材料の場合，き

裂が主に Co 相を進展し，WC 粒子の粒内・粒界破壊の割合が 10 %程度に過ぎないこと

から，き裂偏向の効果が破壊靭性にほぼ反映されなかったと説明されている[18]．このよ

うに，偏向角度分布はき裂偏向の程度を客観的に評価できるが，個々の材料の破壊靭性

値と直接的に結びつけて議論することはできないと考えられる．  

 

5-4-2 解析手法とフラクタル次元 

 3 つの異なる手法により得られたフラクタル次元の小数部分 *D を Table.5-1 にまと

める． 
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Table.5-1 異なる解析手法により導出された *D  

Material L  FPA Box  

NPS 0.034 0.42 0.45 

3Y-TZP 0.057 0.32 0.33 

 

FPA 法により求めた破面形状の *D とボックスカウント法により求めたき裂形状の *D

の値はよく一致している．このように，破面スペクトルの解析値とボックスカウント法

の解析値がよく一致することは，コンクリートのき裂解析においても報告されている

[19]．一方で， L 法により求めたき裂経路解の *D はこれらの約 1/10 の値となり，

NPS 試料及び 3Y-TZP 試料の大小関係も逆転した．このように， L 法の *D が SIA

法または FPA 法により得られた *D の 1/10 程度の値となることは Hill ら[20]によって

も報告されており，これは脆性材料破面の自己アフィン性によるものと説明されている．

自己アフィン性とは，縦と横のスケールを等倍すると同一形状が現れる自己相似性に対

し，例えばはるかかなたにほぼ直線上に見える山並みが近づくにつれて凹凸が強調され

て険しい山並みに見えるように，縦横の変化の度合いが観察スケールにより異なる性質

を指す．Hill らは，脆性材料の破面がこの自己アフィン性をもつために，き裂経路を用

いたフラクタル次元解析は不適切であるとしている．本研究でも L 法により求められ

た *D と FPA 法により求められた *D の間に Hill らと同程度の差異が現れたことから，

L 法の解析結果は自己アフィン性の影響を受けており，FPA 法の方がより正しい解

析が行えていると考えられる． 

 一方で，Fig.5-11 によると FPA 法により導出された NPS 試料のフラクタル次元は，

繊維強化窒化ケイ素材料と同程度の高い値を示している．これは，FPA 法で解析対象と

したき裂輪郭の凹凸が反映されたためと考えられる．Fig.5-7 に示した NPS 試料及び 3Y-

TZP 試料のビッカースき裂 SEM 観察像を比較してみると，3Y-TZP 試料のき裂輪郭が直

線的であるのに対し，NPS 試料のき裂輪郭は平坦に見える部分でも細かく波打つような
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凹凸が見られる．この微視的な凹凸がフーリエ変換に反映されたために，NPS 試料のフ

ラクタル次元は 3Y-TZP 試料のそれよりも高くなったと考えられる． 

 

5-4-3 フラクタル次元と破壊靭性 

 破面形状からフラクタル次元を解析した Fig.5-11 において，フラクタル次元の増大に

伴って靭性が向上する傾向が見られる．このような破壊靭性とフラクタル次元の間に(5-

1)式のような線形関係が成立することは，岩石[7]，ガラスセラミックス[8,9,11]，エンジ

ニアリングセラミックス[10,12]等の脆性破壊材料において広く議論されている．ここで，

(5-1)式における比例定数 Aが等しい，すなわち Fig.5-11 で同一直線上に乗り，同じグル

ープに分類される材料は，材料の微細構造または破壊時の振る舞いが類似するとされて

いる[12]．本研究で得られた 3Y-TZP 試料のプロットが属している低靭性側の直線は，ガ

ラスセラミックスやアルミナ等の粒界破壊が支配的な脆性破壊材料のグループであり，

相変態強化機構をもつ 3Y-TZP が属するのは不適当と考えられる．しかしながら，アル

ミナ－ジルコニア複合材料のフラクタル次元を調べた Celli ら[12]の先行研究において

も，3Y-TZP 単相材料はこのグループに属することが報告されており，これは，正方晶ジ

ルコニア多結晶体が実は主に粒界破壊し，多くの粒子が単斜晶に相変態することなく正

方晶のまま残存するためとされている[21,22]．  

 NPS 試料のプロットはこれらの線形関係から明らかに乖離しており，同程度のフラク

タル次元をもつ材料より高い靭性を示す．Tanaka[15]は破壊靭性 ICK とフラクタル次元

Dの間には次式の関係が成り立つとしている．  
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ここで，は高靭化機構がはたらかない状態での単位面積あたりの破面形成エネルギー，

Eはヤング率， はポアソン比， L はフラクタル次元が評価できる範囲の上限を max ，

下限を min としたときの両者の比 min / max を表す．この式に依ると，右辺第 2 項のフラ
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クタル次元による効果，すなわち，複雑な破面を形成することで靭性が向上するとする

き裂偏向による高靭化効果の他に，第 1 項の破面形成エネルギー もまた高靭化に寄与

する． 

 Celli ら[10,12]は，き裂経路から求めたフラクタル次元 nを SIA 法や FPA 法のような

面解析によるフラクタル次元 Sn に拡張する手法を提案し，この手法によりアルミナ－ジ

ルコニア複合材料及び繊維強化窒化ケイ素のフラクタル次元を解析した．これにより得

られたフラクタル次元を用いて導出される微視的な破面形成エネルギー C と，破壊靭性

値から推定される巨視的な破壊エネルギー F を，次式により計算した． 

 E
Da

C
2

*0        (5-6) 

 
E

K IC

F
2

2

        (5-7) 

ここで， 0a は(5-1)式の傾きを A = 2/1

0 )(aE として，Fig.5-11 の直線の傾きから決定され

る．それぞれ(5-6)(5-7)式により算出された C 及び F の値は，Fig.5-11 の低靭性側の直

線に属するグループ（ガラスセラミックス，アルミナ，3Y-TZP 等）ではよく一致するが，

高靭性側の直線に属するグループ（繊維強化窒化ケイ素 等）では C の方が小さくなる．

この差分が(5-5)式の第 1 項に相当するとすれば，高靭性側の直線に属するグループは，

き裂偏向による高靭化効果に加えて架橋機構のような別の高靭化機構が機能した結果，

破面形成エネルギーが大きくなって低靭性側の直線のグループより靭性が向上したと考

えられる． 

 Traini ら[23]は， Y-TZP（ZrO2 : 87 ~ 95 %，Y2O3 : 4 ~ 6 %，HfO2 : 1 ~ 5 %，Al2O3 : 

0 ~ 1 %）のフラクタル次元を，3 次元形状を覆う立方体の数と一辺の長さの相関からフ

ラクタル次元を解析する 3 次元ボックスカウント法により求めた．これらのデータを

Fig.5-11 に含めたものを Fig.5-14 に示す．Traini らのプロットは繊維強化窒化ケイ素を

含むグループよりもさらに高靭性側に位置しており，これはフラクタル次元として現れ
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るき裂偏向の効果に加えて相変態強化機構による高靭化効果が現れたためと考えられる．

NPS 試料についても同様に考えてみると，き裂偏向の効果に加えて破壊誘起アモルファ

ス化機構がはたらくことで，他の材料グループの線形関係から大きく乖離した高靭性を

示したと解釈することができる． 

 

5-4-4 架橋効果の検討 

 セラミックスの破壊抵抗は，相変態強化機構，架橋強化機構，破面架橋機構等の他，

き裂偏向やマイクロクラッキングの発生等により向上するとされており，これらの高靭

化機構は試料の微細組織，特に粒径の影響を大きく受けることが知られている．Fig.5-15

に各セラミックス材料における破壊靭性の粒径依存性を示す．ジルコニアはき裂先端で

準安定な正方晶から単斜晶へ相変態することで高靭化し，破壊靭性は 1 m 程度の臨界

粒径で極大値をとり，粒径が小さくなるほど靭性は低下する（Fig.5-15(a)）[24-27]．ア

ルミナは，粗大粒試料ほどき裂分岐及び破面架橋の効果が大きくなることで，粒径の増

大に伴って破壊靭性は増大する（Fig.5-15(b)）[28-32]．また，窒化ケイ素は，細長い 

相粒子による架橋及び引き抜け現象により R-曲線挙動を示し， 相粒子が大きいほど靭

性は向上するとされている[33]．このように従来の高靭化理論によると，粒径が小さくな

るほど破壊靭性は低下する． 

 これに対し，NPS 試料は大粒径で粒界破壊が支配的となる高温合成試料ほど靭性は低

下し，Fig.5-15(c)に示すように微細粒試料ほど高靭性を示す[14]．また，マイクロカンチ

レバー試験片による R-曲線解析結果より，NPS 試料の破壊抵抗値は 1 m 以下のき裂進

展で急激に増大することから，NPS 試料の高靭化機構は粒径程度のサブミクロン領域で

作用していると考えられる．以上より，NPS 試料の高靭化において粗大粒アルミナ試料

のような破面架橋機構の寄与は小さいと考えられる．  

 

5-5 結 言 

 本章では，ビッカースき裂の経路及び形状から NPS 及び 3Y-TZP 試料のき裂偏向特性
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を評価した．き裂経路線図から導出した NPS 試料の偏向角度分布は低角度側に集中して

おり，き裂偏向の程度は他のセラミックス材料よりも小さいと考えられる．き裂経路，

破面形状，き裂形状について，それぞれ異なる手法で解析したフラクタル次元は，線図

解析と破面解析で 1 桁異なる値を示し，これは，脆性破壊破面の自己アフィン性による

ものと考えられる．破面形状解析によるフラクタル次元と破壊靭性の間には線形関係が

見られ，本研究で得られた 3Y-TZP 試料のデータはこの傾向とよく一致したが，NPS 試

料のプロットはこの関係から大きく外れた．これは，NPS 試料の高靭化にはき裂偏向の

効果に加えて別の機構が寄与することで破面形成エネルギーが大きくなったためと考え

られる．また，NPS 試料の破壊靭性は微小粒径試料ほど向上することから，破面架橋機

構の寄与は小さいと考えられる． 

 以上より，NPS 試料の高靭化においてき裂偏向，架橋機構の寄与は小さく，R-曲線に

現れる大幅な高靭化は，主に NPS 試料固有の高靭化機構である破壊誘起アモルファス化

によりもたらされたものと考えられる．  
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Fig.5-1 偏向角度θ及び線分長さℓ の測定

き裂経路を構成する各線分に対し，き裂進展方向に
対して成す角θと線分長さℓを測定する．
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Fig.5-2 異なる計測単位ηによる不規則曲線の測長

き裂経路を異なる計測単位ηで測定した長さLを両対数
プロットした傾きが－(D －1)に相当する．
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Fig.5-5 ボックスカウント法によるフラクタル解析

ある形状を覆うために必要なボックス数Nとボックスの
一辺の長さr の両対数プロットの傾きが－D となる．
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1 μm

Fig.5-6 各試料の破面のSEM観察像

(a) NPS試料の“いも虫状”組織が散見される複雑な破面
(b) 3Y-TZP試料の典型的な粒界破壊破面

(a) NPS

(b) 3Y-TZP

1 μm
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(a) NPS

Fig.5-7 各試料のき裂形状のSEM観察像及びき裂経路線図

(a) NPS試料のき裂は滑らかにカーブしている．
(b) 3Y-TZP試料のき裂は細かく屈曲している．

(b) 3Y-TZP

1 μm

1 μm



147 

 

 

  

0

10

20

30

40

50

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

F
re

q
u
e
n
c
y
 (

%
)

Deflection Angle, θ (deg)

NPS

3Y-TZP

3Y-TZP [12]

Si3N4 [4]

Fig.5-8 偏向角度頻度分布

NPS試料の頻度分布は低角度側に集中しており，
き裂進展方向に対してほとんど偏向していない．
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Fig.5-9 き裂経路のフラクタル解析（L－η法）（*:[15]）

(a) 測定長さL の計測単位長さη 依存性
(b) 破壊靱性KIC のフラクタル依存性
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Fig.5-10 破面形状のフラクタル次元解析（FPA法）

(a) き裂の輪郭抽出，(b) 振幅スペクトル
(c) (振幅)2の積算曲線
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Fig.5-11 破壊靱性KIC の破面形状フラクタル依存性(*:[12], **:[8])

白抜きはSIA法，塗りつぶしはFPA法により求めたD*，
斜線は経路解析を破面解析に拡張したnS．(D* )1/2また
は(nS )1/2と破壊靭性KIC の間には線形関係が見られる
が，NPS試料のプロットはこの関係に当てはまらない．
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Fig.5-12 き裂形状のフラクタル次元解析（ボックスカウント法）

(a) き裂の形状抽出
(b) ボックスの一辺の長さr を変化させたときのボックス
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Fig.5-13 偏向角度積算頻度分布曲線(*1:[17], *2:[18], *3:[4], *4:[12])

NPS試料の積算曲線は低角度側で急激に上昇しており，き
裂偏向の程度はガラスと他のセラミックス材料の中間程度
といえる．凡例の( )内は破壊靱性値（単位：MPam1/2）
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Fig.5-14 破壊靱性KIC の破面形状フラクタル依存性

3次元ボックスカウント法により得られたY-TZPのプ
ロットは相変態強化機構により高靭性側に現れる．
(*:[12], **:[8], ***:[23])
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第 6 章 総 括 

6-1 本論文の総括 

 二酸化ケイ素の高圧相であるスティショバイトの微小粒径多結晶体，ナノ多結晶ステ

ィショバイト（NPS）は 30 GPa の硬さと 10 MPam1/2を超える破壊靭性を併せもつ．こ

の NPS は，進展するき裂の先端近傍で局所的にアモルファス相への相変態が起きる破壊

誘起アモルファス化により高靭化する．このとき生成するアモルファス層の厚さが数十

nm と非常に薄いものであることから，NPS の高靭化はミクロスケールで起きていると

考えられる．この微視的な高靭化機構の解明には，同じく微視的な機械的特性の評価が

必要と考えられることから，本研究では微小試験を用いて微視的な破壊挙動を評価する

ことで，NPS の優れた機械的特性の起源である破壊誘起アモルファス化機構のより詳細

な解明を目指した． 

 

 第 1 章「序論」では，スティショバイト及びナノ多結晶スティショバイト（NPS）の

諸特性を示し，本研究の目的を説明した． 

 

 第 2 章「ナノ多結晶スティショバイトの R-曲線評価」では，数十m の切り欠きを導

入したマイクロカンチレバー試験片を用いて，き裂進展数m の微視的 R-曲線を評価し

た．NPS の R-曲線はき裂進展開始とともに鋭く立ち上がり，破壊抵抗値はき裂進展開始

時の 0K = 3.5 MPam1/2からわずか 1 m のき裂進展で 8 MPam1/2まで急激に増大し，

その後 10 m 以下のき裂進展で 10.9 MPam1/2まで増大した．このき裂進展初期の鋭い

立ち上がりはべき関数により良好に近似でき，寸法の異なる試験片から得られた R-曲線

の近似パラメータがよく一致することから，き裂進展初期の R-曲線形状はよく似通って

いるといえる． 

 NPS はき裂先端近傍で巨大な体積膨張を伴うアモルファス化が起きる，破壊誘起アモ

ルファス化機構により高靭化していると考えられる．ジルコニアの応力誘起相変態強化
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機構との対比から推定したアモルファス層の厚さは 16 ~ 160 nm となり，NPS は非常に

薄いアモルファス層によって大幅な高靭化を達成していると考えられる．  

 また，本研究で用いたマイクロカンチレバー試験片による微視的 R-曲線評価は，き裂

進展初期にナノスケールで作用する新たな高靭化機構を探索する有効な手段となりうる

といえる．  

 

第 3 章「ナノ多結晶スティショバイトの強度評価によるアモルファス化臨界応力の推

定」では，マイクロカンチレバー試験片を用いてセラミックス材料の破壊強度を評価し

た．わずかなき裂進展で鋭く立ち上がる R-曲線を示す NPS 試料は，同寸法の試験片で

測定した他のセラミックス材料よりも高い破壊強度を示し，5×5×20 m3寸法の微小試

験片曲げ試験により 6.3 GPa の高強度を示した． 

相変態強化機構をもつ材料の強度
f は相変態臨界応力 c の低下に伴って向上するが，

相変態臨界応力が小さくなり過ぎると相変態による降伏が起きるために強度は常に相変

態臨界応力を下回る．この関係から，強度
f は相変態臨界応力 c の下限値を与え，NPS

試料のアモルファス化臨界応力は少なくとも微小強度試験により得られた破壊強度 6.3 

GPa より高いと考えられ，この値は，1 ~ 3 GPa とされるジルコニア系材料の相変態臨

界応力より非常に大きい． 

また，応力拡大係数曲線と R-曲線の接する条件から破壊強度と欠陥長さの関係を推定

することができる．上昇型の R-曲線は初期欠陥長さの増大による強度低下を緩和するこ

とで，破壊抵抗値の変化しない材料より高い破壊強度を示す．この R-曲線により破壊強

度が向上する欠陥範囲を推定すると，NPS 試料の R-曲線が 120 m 以下の微小な欠陥に

作用し，数 GPa の大幅な強度向上をもたらしうることがわかった．さらに，数十m の

潜在欠陥が存在するような巨視的な試験片を用いた強度試験においても，NPS 試料は 1 

GPa 以上の強度を保持しうると考えられる．  

 



157 

 

 

 第 4 章「ナノ多結晶スティショバイト微細組織が機械的特性に及ぼす影響」では，微

細組織を制御した NPS のモデル試料を合成し，その R-曲線挙動及び破壊強度をマイク

ロカンチレバー試験片により評価した．合成温度保持時間を 0.5h から 5h に延長するこ

とで，微小粒径を保ち，格子ひずみ量の減少した NPS 試料が得られた．格子ひずみ量の

異なる NPS 試料からはいずれも上昇型の R-曲線が得られたが，格子ひずみ量の大きい

0.5h 試料の方が 1 MPam1/2程度高い靭性を示し，この傾向は IF 法でも確認された．同

じく微小試験により評価した破壊強度も，0.5h 試料の方が高い値を示した． 

 スティショバイト相とアモルファス相にはエネルギー障壁が存在するが，実験により

得られた活性化エネルギーが理論値を大きく下回ることから，アモルファス相は格子欠

陥を起点として不均一核生成すると考えられる．NPS 試料の場合は，高圧合成間に導

入された高密度の転位と，その周囲の格子ひずみにより生じる 1 GPa を超える内部応

力が，核生成エネルギーを低減させることでアモルファス化が促進されたと考えられ

る． 

 本研究により明らかになった格子欠陥の効果は，微細組織の最適化による NPS の機械

的特性向上の可能性を示唆するとともに，他の高圧合成材料における破壊誘起アモルフ

ァス化機構の発現条件を示し，強度と靭性を両立する新しい材料設計の指針を与えるも

のであると考えられる． 

 

 第 5 章「ナノ多結晶スティショバイトのき裂偏向特性評価」では，ビッカースき裂の

経路及び形状から NPS 及び 3Y-TZP 試料のき裂偏向特性を評価した．き裂経路線図から

導出した NPS 試料の偏向角度分布は低角度側に集中しており，き裂偏向の程度は他のセ

ラミックス材料よりも小さいと考えられる．き裂経路，破面形状，き裂形状について，

それぞれ異なる手法で解析したフラクタル次元は，線図解析と破面解析で 1 桁異なる値

を示し，これは，脆性破壊破面の自己アフィン性によるものと考えられる．破面形状解

析によるフラクタル次元と破壊靭性の間には線形関係が見られ，本研究で得られた 3Y-
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TZP 試料のデータはこの傾向とよく一致したが，NPS 試料のプロットはこの関係から大

きく外れた．これは，NPS 試料の高靭化にはき裂偏向の効果に加えて別の機構が寄与す

ることで破面形成エネルギーが大きくなったためと考えられる．また，NPS 試料の破壊

靭性は微小粒径試料ほど向上することから，破面架橋機構の寄与は小さいと考えられる． 

 以上より，NPS 試料の高靭化においてき裂偏向，架橋機構の寄与は小さく，R-曲線に

現れる大幅な高靭化は，主に NPS 試料固有の高靭化機構である破壊誘起アモルファス化

によりもたらされたものと考えられる． 

 

 このように，わずかなき裂進展で破壊抵抗値が急激に増大する破壊誘起アモルファス

化機構がマイクロスケールの微小欠陥に有効に作用することにより，NPS は優れた機械

的特性を発現する．この新しい高靭化機構の発現には試料の微細組織が影響を及ぼすと

考えられ，微細組織の最適化による機械的特性のさらなる向上とともに，他の材料系へ

の応用が期待される． 

 

6-2 本論文の意義 

 ナノ多結晶スティショバイト（NPS）は，極めて薄いが巨大な体積膨張を伴うアモル

ファス層を生成する破壊誘起アモルファス化機構が微小欠陥に有効に作用することで大

幅に高靭化する．本研究の結果より，この機構の発現条件として，1) き裂先端でアモル

ファス化しうる熱力学的不安定性，2) 相変態に伴う巨大な体積膨張，3) 内部ひずみ・格

子欠陥を多く含む微細組織が必要と考えられ，機構発現の結果として屈曲の少ないなだ

らかな破面が現れると考えられる．このうち，1)と 2)は高圧鉱物において同時に満足さ

れる可能性が高く，また，3)を満足するには高い拘束下で試料を合成する高温・高圧合成

が有望であると考えられる． 

 本研究で扱った NPS は常温常圧環境における不安定性から，その優れた機械的特性に

も関わらず工業的応用は困難であるといえる．しかしながら，スティショバイトより熱

的安定性が高く，かつ，上述の条件を満たす他の高圧合成材料において破壊誘起アモル
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ファス化が発現すれば，硬さと靭正を両立する夢のセラミックス材料となりうる． 

 以上より本研究は，破壊誘起アモルファス化機構による高圧合成セラミックス材料の

機械的特性向上の基礎を明らかにし，これらの材料の工業的応用の可能性を示したもの

であると考える． 
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