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第 1 章 研究の背景 
1.1 水素エネルギーの重要性 

昭和 48 年の石油危機以来、化石燃料に変わる新しいエネルギー資源やエネル

ギー有効利用システムの開発が世界各国において進められてきた。1990 年頃以

降はエネルギー情勢の変化や地球環境問題への対応から、新しいエネルギー技

術の開発が一層重要視され始めた。そして 1997 年には気候変動枠組条約第 3 回

締約国会議(京都)にて温室効果ガス排出の削減目的を定めた京都議定書が採択

された。2002 年 6 月 4 日に日本はこれに批准し、1990 年の温室効果ガス排出量

の 6%削減が必要となった。そこで早急に地球環境にやさしい新しいエネルギー

の開発が必要となった。現在この課題をクリアできる一番の有力候補は「エネ

ルギーとしての水素」である。 

水素は地球上に無尽蔵に広がる水から製造が可能で、燃焼により水以外は発

生しないというクリーンなエネルギーであり、地球環境負荷のない理想のエネ

ルギーである。このエネルギーとしての水素における最大の特徴は貯蔵が可能

なことである。水素のような化学エネルギーは、本来貯蔵型のエネルギーであ

り、そのうえ、輸送媒体としての欠点も少なく、特に質量あたりのエネルギー

密度が高い利点を有している。この点水素エネルギーは経済的かつ効率的なエ

ネルギー貯蔵・輸送の手段となり得ることができ、電力に比較すると優れてい

る。 

実際の水素エネルギーの利用で一番期待されている分野は燃料電池また燃料

電池自動車である。2001 年 8 月に発表された経済産業省の燃料電池/水素エネル

ギー利用技術開発戦略[1]で、燃料電池自動車の燃料タンクは現行のガソリン車と

同程度の体積と質量にすることが決定された。それに伴って、WE-NET 計画に

おける水素吸蔵材料の水素吸蔵量の開発目標が 3 wt%から 5.5 wt%へと変更され

た。平成 15 年度より新たに水素安全基盤等技術開発の研究開発を進めることと

なった[2]。アメリカでは FreedomCAR Partnership における水素貯蔵システムの水

素吸蔵量の目標値は 6 wt %である[3]。 

最近では、日米の首脳が相次いで、燃料電池自動車の開発を国家的に取り組

むことを明らかにするなど[4],[5]、燃料電池と水素エネルギーに関する注目がさら

に集まっている。 



 
1.2 水素の貯蔵方法 

水素の貯蔵方法には、水素ガスの高圧化、水素ガスの液化、水素吸蔵合金に

よる貯蔵の 3 種類がある。これらの貯蔵方法の特色について説明する。 

1. 高圧ガス：現在もっとも一般的な方法である。15～20 MPa の高圧ガスを耐

圧容器に充填する。燃料電池自動車への搭載を考えると、さらなる高圧化が

必要である。そのためにはさらに肉厚な軟鋼の容器が必要となり、容器の重

量増加やコスト高となる。また高圧状態で使用するため、危険がつきまとう。 

2. 液体水素：-253℃という極低温で液化させることで、常圧の気体水素に比べ

て体積を約 1/800 に圧縮でき、高圧水素の 4～5 倍のエネルギー密度となる。

液体水素を得るためには高純度の水素が必要であり、かつ液化するために余

計な電力が必要である。また液体水素は蒸発しやすく、断熱性の高い特殊な

容器が必要である。 

3. 水素吸蔵合金：数 MPa の水素圧下に保持すると、合金は水素と反応し金属

水素化物を形成する。金属や合金の重量が重いため、単位重さ当たりの水素

貯蔵では他の方法に劣るが、液体水素と同等あるいはそれ以上の高密度で水

素を貯蔵できる。水素放出は吸熱反応であるため、自己保護性を持っており、

爆発の危険性も少ない。 

 
1.3 水素吸蔵の原理 

水素吸蔵合金は通常水素との反応性に優れた元素と反応性に乏しい元素で構

成されている。水素吸蔵合金 M は水素雰囲気中に保持すると、(式 1-1)の右向き

の反応により金属水素化物を生成する。また真空排気すると左向きの反応で水

素を放出する。 

ΔHMHH
2
nM 22 +

←
→

+ ······································································· (式 1-1) 

この水素吸蔵反応は発熱反応であり、水素放出反応は吸熱反応となる。合金

に対して水素雰囲気の圧力を高く、雰囲気温度を低くすれば、合金は水素を吸

蔵しやすくなり、その逆の条件では、水素を放出しやすくなる。 

この水素吸蔵・放出過程をもう少し詳細に説明する。水素分子は水素吸蔵合



金と接触させると金属表面に吸着される。分子状で物理吸着した水素の H－H

結合が切れて解離され原子状水素となる。原子状水素は金属原子間に侵入し、

金属の結晶格子間位置に収まる。このようにして、合金内での水素が一定濃度

以上に固溶した部分は、金属水素化物へと相変態を起こす。この際水素の侵入

に伴い数 10%もの体積膨張が生じる。また逆に水素の放出では、この反対の現

象が起こり、水素原子は格子間位置より放出されて金属表面で再び水素分子に

戻る。これが水素貯蔵の原理であり、水素吸蔵・放出反応は可逆的に進行する

ので、水素吸蔵合金が水素の貯蔵や輸送に利用できる。 

 
1.4 水素吸蔵合金の歴史 

金属が水素ガスと反応して金属水素化物を生成することは古くから知られて

いた。この金属水素化物の特徴を水素貯蔵に利用するためには、水素放出能力

が重要である。しかし、純金属において実用的な温度域で十分な水素吸蔵能力・

放出能力の両方を有するものは長い間見つからなかった。そこで実用的な温度

域で利用可能な水素吸蔵合金の探索が行われた。 

1964 年にアメリカのブルックヘブン国立研究所でマグネシウム系合金 Mg2Ni

が発見された。その後希土類系合金 LaNi5 がオランダのフィリップス研究所で発

見された。この合金は、希土類の La を使用しているためややコストが高いが、

現存する実用合金の中で極めて優れた特性を有している。また、1974 年にブル

ックヘブン国立研究所では、チタン系合金 TiFe を発見された。その後様々な水

素吸蔵合金が開発され、1990 年代以降国内外において目覚ましい発展を遂げた。

飛躍的に水素吸蔵量を向上させた合金として、E. Akiba らが見いだした Ti-V を

ベースとする BCC 合金がある[6]。この Ti-V-Mn 系合金は、100℃で 2.1 wt%とい

う高い水素放出量を示した。この合金は「ラーベス相関連の水素吸蔵合金」と

呼ばれ、現在最も車載に近いものである[7]。自動車搭載用燃料電池を考えた際の

5.5 wt%を可能にするには、より軽量な Mg を主成分とする必要がある。近年 5.5 

wt%が期待できる合金として E. Akiba らにより MgTi 合金がボールミリングによ

り合成された。また NaAlH4 やその関連化合物が Ti のドープにより可逆的な水

素の吸蔵・放出が可能であることが B. Bogdanovic により 1996 年に報告された[11]。

これにより無機系の水素吸蔵材料の研究も活発に行われるようになり、2002 年



には P. Chen らにより Li の窒化物の水素吸蔵が報告された[12]。 

 
1.5 研究の目的 

これまでの水素吸蔵合金の研究で、実用化を目指すためにより多くの水素を

吸蔵・放出できる合金の開発が重視されてきた。水素吸蔵合金は水素の吸蔵・

放出において数 10%もの体積膨張及び収縮が生じるため、微粉化や高密度の転

位形成が生じることが知られている。しかしこれらが水素吸蔵特性(繰り返し水

素吸蔵・放出特性や初期活性化特性など)に与える影響については、あまり研究

がなされていない。本研究では微量の格子欠陥の検出やその種類の同定が可能

な陽電子寿命測定法を用いることで、水素吸蔵・放出過程で形成される格子欠

陥についての知見を得ることを目的とした。また水素化により空孔が形成され

る非常に興味深い現象を発見し、この水素誘起空孔形成現象のメカニズムの解

明も行った。 

 
1.6 本論文の構成 

本論文は本章を含め 8 章で構成されている。第 1 章は研究の背景を述べる。 

第 2 章では、本研究に用いたメインの研究手法である陽電子寿命測定法と第

一原理計算である DV-Xα法を用いた陽電子寿命の計算について、それぞれの原

理や解析手法について述べる。 

第 3 章では、AB2 型水素吸蔵合金 ZrMn2 合金の水素化に伴う格子欠陥形成に

ついて陽電子寿命及び PCT 同時その場測定から得られた知見について述べる。

また形成された格子欠陥の種類の同定について述べる。 

第 4 章では、LaNi5 を中心に AB5 型水素吸蔵合金について第 3 章と同様の研究

を行った。さらに LaNi5 では電子線照射により単空孔の移動温度や単空孔の陽電

子寿命値を実験的に求めた。また試料中に残留する水素のトラッピングサイト

について、熱放出スペクトル測定を行い検討した。 

第 5 章では、LaNi5 の Ni を第 3 元素で置換し格子欠陥形成への影響について

検討を行った。ここでは陽電子寿命測定法以外に、粒度分布測定、微小硬度測

定や熱放出スペクトルを用いて多角的に第 3 元素置換について検討した。 

第 6 章では、純金属である Pd や Pd－Ag 系合金の水素化及び脱水素化条件を



制御し、水素化に伴う空孔形成の原因及びメカニズムの解明を行った。 

第 7 章では、水素誘起アモルファス化現象について格子欠陥の視点からアプ

ローチを試み、水素誘起アモルファス化のメカニズム解明を行った。またメカ

ニカルグラインディングや液体急冷により作製したアモルファスとの比較検討

を行った。 

第 8 章では第 3 章から第 7 章までで得られた知見について総括する。 
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第 2 章 陽電子消滅法 

2.1 陽電子消滅 

電子の反粒子の存在は、1930 年に Dirac によって「hole theory」の中で予言さ

れた[1]。1932 年 Anderson は宇宙線の観測を行ない、正の電荷をもち、陽子より

も軽い粒子を発見し、それをポジトロン(positron)と名づけた[2],[3]。このポジトロ

ンが電子の反粒子である陽電子である。この陽電子は電子と同じ静止質量

m0(=9.10938188×10-28 g)及びスピンをもち、反対符号の電荷(1.602176462×10-19 

C)すなわち正の電荷を持つ。翌年 Jolit 夫妻[4],[5]と Thibaud[6],[7]により陽電子－電

子の消滅も示された。Joliet 夫妻がノーベル賞を受賞した人工放射性元素の生成

も陽電子源製造に大いに貢献している。1934 年には Klemperer は陽電子－電子

対の消滅時に 2 本のγ線がほぼ反対方向に放出されることを発見した[8]。各γ線の

エネルギーはアインシュタインの E = m0C2(C=2.99792458×108 m/s)の関係式よ

り約 0.511 MeV である。1936 年 Alichanian らは、この 2 本のγ線は正反対方向か

ら 1 sterad 内に放出されることを示した[9]。1942 年には Beringer と Montgomery

は Cu,Pb 中の陽電子消滅角度相関を測定し、陽電子が消滅時には数 keV 以下の

運動エネルギーになっていることを示している[10]。 

第 2 次世界大戦後シンチレーション・カウンターが発明されて、1949 年には

DeBenedetti により固体中の電子との消滅が測定された[11]。また同年、DuMond

は消滅γ線のエネルギーが 0.511 MeV からずれるのは電子の運動量によるドップ

ラー(Doppler)効果によることを示した[12]。1951年 Deutsch, 1952 年 DeBenedetti

らにより 3γ消滅の同時測定が行なわれ、ポジトロニウム(e+－e-原子)の存在が確

認された。陽電子寿命は角相関より遅れて、1952 年 DeBenedetti と Riching[13]や 

Deutsch[14]により気体中で、1953 年には Bell と Graham[15]により固体中の寿命測

定、で束縛されていない陽電子とポジトロニウムの 2 成分が測定されている。 

現在の目から見た格子欠陥の研究は融体、高温試料中の陽電子消滅γ線の角相

関の研究から始まった。すなわち、1957 年 Stewart[16]によって行なわれた水銀柱

の陽電子消滅角相関測定である。Gustafson ら[17],[18]は融体、固体の角相関曲線の

違いを求めている。また MacKenzie ら[19]は Zn, Cd, In では融点以下でも角相関曲

線に変化がおきることを確認した。この変化は格子膨張では説明ができず、原



子空孔による陽電子のトラッピングによる効果であると説明した[20]。 

一方 Dekhtyar ら[21]-[24]は加工による陽電子消滅の変化という点から取り組み、

Ni, Ni-Co, Ni-Ga, Ni-Ge, Fe-Ni について、圧縮加工すると角相関線の幅が狭くな

り、ピーク(θ = 0)での同時計数の割合が増え、裾が低くなることを見出した。ま

た Dekhtyar ら[22]は Ta, Nib, Fe-Al についても同様の実験を行い、回復が再結晶温

度と一致していることから点欠陥による変化ではないとしている。Weisberg と

Berko[25]は陽電子寿命が多結晶と単結晶で違うことを見出している。MacKee[26]

らは Al を加工し、陽電子寿命が 20～30 %長くなることを報告した。Berko と

Erskine[27]は 1967 年 Al についての加工効果を見出し、刃状転位の引張部に陽電

子が局在化すると考えた。1969 年に Connors ら[28]と Bergersen ら[29]が独自に提唱

したトラッピング・モデル(trapping model)を基礎にして、陽電子消滅の格子欠陥

研究への応用が急速な発展を遂げてきた。 

 

2.2 陽電子寿命測定 

2.2.1 陽電子線源 

陽電子を得る方法として(1)放射性同位元素のβ＋崩壊を利用する方法と(2)高

エネルギー光子による対生成を利用する方法がある。 

(1)放射性同位元素のβ＋崩壊を利用する方法 

原子番号が 1 減って陽電子が放射されるβ崩壊をβ＋崩壊と呼ぶ。β＋崩壊に伴っ

て放出される陽電子を用いるのがこの方法である。陽電子源としてよく用いら

れるβ＋崩壊する核種として 22Na, 58Co, 64Cu, 68Ge, 18F がある。このうち最も頻繁

に利用されるものとして 22Na がある。なぜなら、Fig.2-1 の 22Na の原子核崩壊図

[37],[38]に示すように半減期が 2.6 年(82 Ms)と長く、90.46 %という高効率でβ＋崩壊

するためである。 

(2)高エネルギー光子からの対生成を利用する方法 



これはエネルギーが電子質量の 2 倍(1.02 MeV)以上のγ線から対生成によって

電子と陽電子を生成する方法である。高エネルギー電子の制動放射を用い、ア

メリカローレンスリバモア研究所、つくばの産業技術総合研究所や高エネルギ

ー加速器研究機構等において実用化されている。 

 
2.2.2 陽電子寿命測定の原理 

通常の陽電子寿命測定法は、放射性同位元素の 22Na のβ＋崩壊による陽電子を

利用する。このβ＋崩壊により放出された陽電子を直接試料に入射させる。陽電

子の侵入深さは入射陽電子のエネルギーと物質の密度に依存するが、およそ 100

～1000μm であり、この場合陽電子は表面ではなくバルク内の電子情報を抽出す

ることになる。金属などの物質中に入射した陽電子は、イオン核や電子と非弾

性散乱を行い、その運動エネルギーを失い、短時間(10-12 秒程度)で熱エネルギー

程度(kBT = 1.38×10-16 erg deg-1)に減速され、物質中を移動する[39]。この現象を熱

化と呼ぶ。熱化された陽電子は結晶中を拡散し(10-7 m 程度の距離を移動)、やが

て付近の電子の 1 つと対消滅する。その際、99 %以上の確率で 2 光子消滅し、

エネルギー保存則に従い 0.511 MeV の 2 本のγ線がほぼ正反対の方向に放出され

る。陽電子が試料に入射し熱化されてから電子と対消滅するまでの時間を陽電

子寿命と呼ぶ。 

この陽電子寿命を測定するために以下に述べるようにエネルギーの異なる2

本のγ線を用いる。22Na はβ＋崩壊し陽電子を放出すると 22Ne*(22Ne の励起状態)
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EC　
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Fig.2-1 22Na の原子核崩壊図[37][38] 



になる。22Ne*は 3×10-13 s の短い時間で 1.275 MeV のγ線を出して 22Ne の安定核

になる。このγ線が放出されるまでの時間は金属中における陽電子の寿命約 10-10 

s と比較して非常に短いため、γ線が放出された時間を陽電子が発生した時間と

見なす。また陽電子は試料中で対消滅すると 0.511 MeV のエネルギーの 2 本のγ

線が放出される。これは陽電子が消滅した時刻を与える。従ってこの 1.275 と

0.511 MeV のγ線を検出することにより陽電子寿命スペクトルが得られる。この

手法は、スタート及びストップの時刻をγ線の検出により行うためγ－γ同時計測

陽電子寿命測定法と呼ばれている。Fig.2-2 にその測定原理の模式図を示す。 

金属中の陽電子の存在状態を第一原理計算 DV-Xα法により求めた結果を

Fig.2-3 に示す。陽電子は正の電荷を持つため、完全結晶では金属結晶を構成す

る正イオン(核及び内殻電子からなる)から遠ざかろうとする。そして、格子間位

置で存在確率が最も高くなり、その位置で主に伝導電子と対消滅する。ところ

が結晶中に原子空孔、マイクロボイド等が存在する場合、その箇所ではイオン

殻密度が低いため陽電子はそこに捕獲(trapping)されて局在化し、その位置で電
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Fig.2-2 γ－γ同時計測陽電子寿命測定法の原理の模式図 
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Fig.2-3 第一原理計算 DV－Xα法により求められた Pd 中の陽電子密度分布 

(a)完全結晶、(b)単原子空孔を含む結晶 



子と対消滅する。原子空孔やマイクロボイドでは内殻電子が無く、また伝導電

子密度も低いため、陽電子の消滅確率が低下し陽電子寿命は長くなる。 

陽電子寿命τは陽電子の対消滅位置における電子密度 n0(a.u.; atomic unit)とは

近似的に次式の関係にある[40]。 

(ps)10
1342
1 3

0

×
×

=
n

τ ······································································· (式 2-1) 

このように陽電子寿命は、消滅位置における電子密度で決定され、それに反
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Fig.2-4 金属中の陽電子寿命値[41] 
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Fig.2-5 純金属 Al と Fe における 3 次元空孔集合体(ボイド)中での 
陽電子寿命の理論計算値[42] 



比例する。十分に焼鈍された金属中における陽電子寿命は、Fig.2-4 に示される

ように周期律表と良い対応を示す[41]。 

陽電子寿命値は上述したように対消滅位置での電子密度で決まる。そのため

金属中の各種格子欠陥(転位、空孔、空孔集合体)に対してそれぞれ固有の値を持

つ。Fig2-5 は、Puska による Al と Fe の 3 次元空孔集合体における陽電子寿命の

理論計算結果である[42]。空孔集合体のサイズが増加すると対消滅位置での電子

密度が低くなるため陽電子寿命値が長くなり、500 ps に近づく。 

また Y. Shirai らにより転位のバーガースペクトルと陽電子寿命値の相関につ

いて報告された結果を Fig.2-6 に示す[43]。バーガースベクトルが大きくなると、

それに伴って陽電子寿命値が長くなることがわかる。 

これらは陽電子寿命スペクトルを測定することで、格子欠陥の種類の同定が

可能であることを示している。一方、格子欠陥による陽電子の捕獲効果によっ

て ppm オーダーの微量な格子欠陥であっても検出できる。従って、後述するよ

うに陽電子寿命スペクトルの成分解析により、試料中に複数種の格子欠陥が存

在する場合でも、それらの欠陥種の同定及び各欠陥の濃度を評価することが可

能である。 

 
2.2.3 陽電子寿命測定システム 

一般的に用いられているγ－γタイプの陽電子寿命測定システムの全体の構成
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Fig.2-6 転位の陽電子寿命値[43] 



と原理について説明する。Fig.2-7 にシステムの構成を示す。陽電子線源 22Na の

β+崩壊により陽電子が放出される。また陽電子が放出後 3.7 ps という短い時間で

1.275 MeV のγ線が放出される。陽電子は線源をはさむ試料中に入射し、その中

の電子と対消滅し、2 本のγ線を放出する。陽電子の生成時刻と消滅時刻を知る

ために、γ線の検出を用いる。γ線の検出はシンチレーション・カウンターと光電

子増倍管(Photomultiplier Tube, PMT)の組み合わせを用いる 

BaF2 シンチレーターは、蛍光の減衰時間が短いため時間分解能が特に優れて

おり、光電効果を起こすためエネルギー分解能も良く、さらに密度が高いため、

γ線吸収率が高く計数効率にも優れている。BaF2 シンチレーターに入射したγ線

は、約 200～400 nmの波長の蛍光に変換され、それを PMTが光電子(photoelectron)

に変換し、電気的に～107 倍程度に増幅し、入射γ線のエネルギーに対応した波高

のパルス信号として取り出される。 

γ線を検出したとき PMT から出力されるパルス信号は、コンスタント・フラ

クション・ディスクリミネーター(Constant Fraction Discriminator, CFD)に送られ

MCA
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TAC D

CFD DCFD

PMT

BaF
2

HV
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Fig.2-7 γ－γ同時計測陽電子寿命測定システムの模式図 



る。CFD を検出するγ線のエネルギーに対応したエネルギー範囲に設定し、スタ

ート信号とストップ信号を区別し、波高依存のないスタートとストップ信号を

得る。スタート側の CFD は、1.275 MeV のγ線に対応する光電子ピークとコンプ

トン散乱による信号の一部、ストップ側の DCFD(Differential Constant Fraction 

Discriminator, DCFD)は、0.511 MeV のγ線に対応する光電子ピークの信号を得る

ように設定した。 

こ の CFD 、 DCFD か ら の タ イ ミ ン グ 信 号 は 時 間 差 波 高 変 換 器

(Time-to-Amplitude Converter, TAC)に送られ、スタート側、ストップ側のタイミ

ング信号の時間差が電圧(波高)に変換される。このとき、装置の有限な時間分解

能のため生じる負の時間差も測定しなければならないため、ナノ・ディレー(nano 

delay)を用いてストップ側のタイミング信号を一定時間遅延させている。TAC の

出力はアナログ・デジタル変換器(Analog-to-Digital Converter, ADC)により、デジ

タル信号に変換され、マルチチャンネル・アナライザー(Multichannel Analyzer, 

MCA)に蓄積される。MCA に蓄積される陽電子寿命のヒストグラムが陽電子寿

命スペクトルの実験データとなる。 

 
2.2.4 解析方法 

陽電子が n 個の異なるサイトで消滅する場合、理想的な陽電子寿命スペクト

ル T(t)は一般的に次式のような n 個の指数関数の和として表される。 
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ここで、τi は i 番目の消滅サイトでの陽電子寿命、Ii はτi 成分の相対強度であ

る。 

測定装置の時間分解能は有限であるために、実際に測定される陽電子寿命ス

ペクトルは F(t)は、複数のガウス分布(Gaussian distribution)の和で近似される装

置の分解能関数 G(t)と、理想的なスペクトル T(t)の合成積にバックグラウンド B

を加えたものとなり、次式で表される。 
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ここで、 ( )212jσ は j 番目のガウス分布関数の標準偏差、tj は j 番目のガウス

分布関数の偏位、Kjは j番目のガウス分布関数の相対強度、mはガウス分布の数、

B はバックグラウンドである。装置の分解能は(式 2-4)の G(t)の半値幅(Full Width 

at Half Maximum, FWHM)で評価する。 

(式 2-3)の F(t)を MCA の各チャンネルの時間幅について積分すると、各チャン

ネル j における計測数 Fjが得られる。そして、この計算値 Fj と実験によって得

られた測定値 fj とが最も適合するように重み付き最小自乗法によって(式 2-2)中

のτi、Iiが決定される。すなわち、 

( )∑
=

−=
c

j
jjj FfwH

1

2 ·············································································· (式 2-5) 

によって定義される H の値が最小となるように各成分の寿命τi と相対強度 Ii

を決定する。ここで、c は解析に用いるチャンネル数、wjは各データ点に対する

統計的重みである。計測数が十分に大きい場合、測定値 fj は計算値 Fj を中心と

するポアソン分布(Poisson distribution)に従うものとみなされ、そのばらつきの標

準偏差は(Fj)1/2 に等しいと考えられる。従って、重み wj について次の近似式が成

り立つ。 
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解析結果の妥当性を判断するためには、(式 2-5)における H の最小値 Hmin を用

いる。(式 2-5)と(式 2-6)から明らかなように、Hmin は自由度 q のχ2 分布(chi-square 

distribution)に従う。自由度 q は解析に用いたチャンネル数 c と自由なパラメータ

数 p との差(q = c - p)として与えれれるが、実際の解析条件では、c は p に比べて

十分大きいため、自由度 q はほぼ解析に用いたチャンネル数 c に等しい。今 q

が十分に大きいので、 
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という値を考えると、これは中心地 1、標準偏差(2/q)1/2 の正規分布(normal 

distribution)に従う。このχ2/q(variance of the fit)の値を解析結果の妥当性を評価す

るパラメータとして用い、解析を行なえばよい。すなわち、実測スペクトルと

計算スペクトルとが平均として統計誤差の範囲内で一致した場合、実際に使用

されるチャンネル数にもよるが、ほとんどの場合のχ2/q 値は 0.9～1.1 の範囲に収

まるはずである。逆にχ2/q の値が 1.2 よりも大きい場合には、その解析結果は、

実測スペクトルを十分に記述するものではないことを意味する。 

本研究では実際に解析に用いたチャンネル数は、全 2048 チャンネル中の 500

チャンネルであった。実測スペクトルと計算スペクトルとを十分に小さな統計

誤差の範囲で一致させるために、総計測数が 106 になるように寿命スペクトルを

蓄積した。このとき、有意水準が 0.001 となり、χ2 分布による検定を行なった場

合、χ2/q の値は 0.8～1.2 の範囲内にほぼ 99.9 %に収まり、帰無仮説を採択せず、

その解析結果が実測スペクトルを十分に記述していないことを意味するのであ

る。 

陽電子寿命スペクトルの解析に用いる計算プログラムのうちで、現在もっと

も凡用されているものは PATFIT － 88[47] プログラムに含まれている

POSITRONFIT および RESOLUTION である。POSITRONFIT[48]では与えられた装

置の分解能関数のもとに各寿命値及びその相対強度を計算し、RESOLUTION[49]

では分解能関数 G(t)もパラメータとしてχ2/q が最小になるように内部計算でき

る。 

実際の解析では、まず標準試料となる完全焼鈍試料(1 種類の陽電子の消滅サイ

トしか存在しない試料)の陽電子寿命スペクトルを RESOLUTION で解析し、装

置の分解関数、線源成分(試料中以外(22Na と包んだカプトン箔等)で消滅した陽

電子に起因するわずかな寿命成分)の寿命及び強度を決定する。得られた分解能

関数と線源成分は、その後の各種処理を施した試料の一連の解析においては変

化がないものとして固定して、POSITRONFIT によって以後の解析を行なう。ま

たバックグラウンド B は有意の計測数変化が見られないスペクトルの長寿命成

分の算術平均を用いる。 

 



2.2.5 トラッピング・モデル 

放射線障害防止法による法規制対象となる放射線の濃度は、密封線源におい

ては 3.7 MBq 以上であるため、通常の陽電子寿命測定で用いる陽電子線源の濃

度は 3.7 MBq 以下である。この「Bq」という単位は、単位時間あたりに崩壊す

る原子数である。すなわち陽電子寿命測定において陽電子線源から陽電子が放

出される時間間隔は 3.7 MBq において約 0.3 μs 程度である。これは陽電子の金

属中における寿命(～ns)に比べて極めて長く、2 つ以上の陽電子が試料中に同時

に存在することはほとんどない。つまり試料中に入射された陽電子が電子と対

消滅した後に、次の陽電子が試料に入射される状況にあることを示している。

このような場合、試料中に入射された陽電子の状態変化は、他の陽電子から影

響を受けず、それぞれ独立に考えることができる。従って試料中に次々と入射

される多数の陽電子の状態変化を考える際、すべての陽電子について時刻 t = 0

で入射され、他の陽電子と相互作用しないものと仮定して、全容電子の状態変

化を統計的に取り扱うことが可能となる。この考え方と反応速度論的に数式化

したものが次に示すトラッピング・モデル[28],[29](trapping model)である。 

今回は簡単のために、結晶格子中に陽電子を捕獲する格子欠陥が 1 種類だけ

存在する場合を考え、一度格子欠陥に捕獲された陽電子が再び自由な状態にな

ること(detrapping)はないものとする。この時、完全結晶部と欠陥における陽電

子数の時間変化は、次のような連立微分方程式で表される。 
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ここで、nf(t)は時刻 t において完全結晶部で自由な状態にあるよう電子の個数

nd(t)は時刻 t において格子欠陥に捕獲されている陽電子の個数、λf は自由な常置

におけるよう電子の消滅速度、λd は格子欠陥に捕獲されている陽電子の消滅速

度、κは陽電子が格子欠陥に捕獲される速度である。捕獲速度κ (trapping rate)は、

欠陥濃度 C と単位濃度の欠陥が陽電子を捕獲する速度ν(比捕獲速度；specific 

trapping rate)の積として 

Cνκ = ··································································································· (式 2 - 2) 



で与えられる。 

熱化された直後の陽電子はすべて自由な状態にあると仮定し、試料中の総陽

電子数を 1 と規格化すれば、上述の微分方程式の初期条件は次のように書ける。 

( ) ( ) 00,10 df == nn ············································································(式 2-11) 

この初期条件のもとに上述の微分方程式を解くと、 

( ) ( ){ }ttn κλ +−= ff exp ···········································································(式 2-12) 
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となる。 

従って、時刻 t において電子と対消滅する陽電子の個数(陽電子寿命スペクト

ル T(t))は次のようになる。 
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ここで、 
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とおくと、陽電子寿命スペクトル T(t)は次式で表される。 
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ここで、τ0 は完全結晶部での見かけの陽電子寿命、τd は格子欠陥での陽電子寿

命、I0 はτ0成分の相対強度、Id はτd 成分の相対強度である。 

このときτ0 を“見かけの陽電子寿命”としたのは、この項には陽電子の格子

欠陥への捕獲速度κが含まれ( ( )κλλτ +=≡ f11 00 )、完全結晶の陽電子寿命値



( ff 1 λτ ≡ )より短い値となるからである。 

測定される陽電子寿命スペクトルは、相対強度 I0 及び Id を持つ 2 つの寿命成

分τ0 及びτd の項からなることになる。一般にτd>τ0 であるので、測定された陽電

子寿命スペクトルを 2 成分解析して得られた長寿命成分のτd 値から試料中に含

まれる欠陥種を同定することができる。また次の関係式が得られる。 
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この式より、陽電子寿命スペクトルの成分解析によって実験的に求まる値を

代入することによって、その欠陥濃度 C を評価できる。 

次に、結晶格子中に陽電子を捕獲する格子欠陥が 2 種類(転位と空孔)存在する

場合を考える。ここでも、一度格子欠陥に捕獲された陽電子が再び自由な状態

になること(detrapping)はないものとする。この時、完全結晶部と各格子欠陥に

おける陽電子数の時間変化は、次のような連立微分方程式で表される。 
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ここで、 ( )tnd は時刻 t において転位に捕獲されている陽電子の個数、 ( )tnv は

時刻 t において空孔に捕獲されている陽電子の個数、 dλ は転位に捕獲されてい

る陽電子の消滅速度、 vλ は空孔に捕獲されている陽電子の消滅速度、 dκ は陽電

子が転位に捕獲される速度、 vκ は陽電子が空孔に捕獲される速度である。 

熱化された直後の陽電子はすべて自由な状態にあると仮定し、試料中の総陽

電子数を 1 と規格化すれば、上述の微分方程式の初期条件は次のように書ける。 

( ) ( ) ( ) 00,00,10 vdf === nnn ····················································· (式 2-21) 

この初期条件のもとに上述の微分方程式を解くと、 
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となる。 

従って、時刻 t において電子と対消滅する陽電子の個数(陽電子寿命スペクト

ル T(t))は次のようになる。 
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ここで、 
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とおくと、陽電子寿命スペクトル T(t)は次式で表される。 
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ここで、τ0 は完全結晶部での見かけの陽電子寿命、τd は転位での陽電子寿命、

τv は空孔での陽電子寿命、I0 はτ0 成分の相対強度、Id はτd 成分の相対強度、Iv は

τv 成分の相対強度である。 



このときτ0 を“見かけの陽電子寿命”としたのは、この項には陽電子の格子

欠陥への捕獲速度κd、κv が含まれ( ( )vdf00 11 κκλλτ ++=≡ )、完全結晶の陽電子

寿命値( ff 1 λτ ≡ )より短い値となるからである。 

測定される陽電子寿命スペクトルは、相対強度 I0、Id、Ivを持つ 3 つの寿命成

分τ0、τd、τv の項からなることになる。一般にτd、τd >τ0 であるので、測定された

陽電子寿命スペクトルを 3 成分解析して得られた長寿命成分の値から試料中に

含まれる欠陥種を同定することができる。 

 

この考え方は n 種類の格子欠陥が存在する場合についても拡張でき、この場

合陽電子寿命スペクトル T(t)は次式のように n+1 個の指数関数の和で表される。 
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ここで、τiは第 i 種の格子欠陥での陽電子寿命 Iiはτi成分の相対強度である。

すなわち個の場合でも、多成分解析によって原理的には各格子欠陥の種類の同

定と定量評価が可能である。しかし、現在の装置の時間分解能では各格子欠陥

における陽電子寿命値が大きく異なる場合以外は、3 成分以上の解析で有意な結

果を得ることが困難である。ただし、既知の陽電子寿命値を固定するなど解析

上工夫をすれば 3 成分以上における解析も可能となる。 

次に、結晶格子中 2 種類の格子欠陥(転位と空孔)が存在し、入射されたすべて

の陽電子がこれら格子欠陥に捕獲されて消滅する場合を考える。ここでも、一

度格子欠陥に捕獲された陽電子が再び自由な状態になること(detrapping)はない

ものとする。 
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ここで、 ( )tnd は時刻 t において転位に捕獲されている陽電子の個数、 ( )tnv は

時刻 t において空孔に捕獲されている陽電子の個数、 dλ は転位に捕獲されてい



る陽電子の消滅速度、 vλ は空孔に捕獲されている陽電子の消滅速度である。 

熱化された直後の陽電子はすべて自由な状態にあると仮定し、試料中の総陽

電子数を 1 と規格化すれば、上述の微分方程式の初期条件は次のように書ける。 
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dκ は陽電子が転位に捕獲される速度、 vκ は陽電子が空孔に捕獲される速度で

ある。この初期条件のもとに上述の微分方程式を解くと、 

( ) ( )ttn d
vd

d
d exp λ

κκ
κ

−
+

= ·······································································(式 2-32) 
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となる。 

従って、時刻 t における電子との対消滅する陽電子の個数(陽電子寿命スペ

クトル T(t))は次式のようになる。 

( ) ( ) ( )tntntT vvdd λλ +≡  
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v
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d
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+
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+
= ·······························(式 2-34) 

ここで、 
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とおくと、陽電子寿命スペクトル T(t)は次式で表される。 
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陽電子の平均寿命は次式で表される。 
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一方、複数の格子欠陥を含む試料における陽電子寿命スペクトルを 1 つの指

数関数で近似(1 成分解析)すると次式のように表される。 

( ) ⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−=

oneone

exp1
ττ

ttT ··········································································· (式 2-38) 

消滅サイトが 2 種類以上存在する場合には、τoneは数学的・物理的根拠はない

が、(式 2-37)で定義される平均寿命τmにほぼ近い値をとると考えられ、τoneは試

料中の格子欠陥の濃度や種類の変化の様子を概ね表してくれる便利なパラメー

タである。このパラメータは実際、資料中の格子欠陥の変化に敏感であるため、

照射・急冷・加工等により導入された格子欠陥の有無の確認及び等時焼鈍にお

ける格子欠陥の回復ステージを決定するのに有用である。本研究では、便宜上 1

成分解析で得られたτoneをτmと同じ平均寿命と呼ぶことにする。すなわち、実際

の解析ではまず、得られた陽電子寿命スペクトルを(式 2-38)に基づく 1 成分解析

を行ない、格子欠陥の回復ステージの概要を把握する。そして多成分解析を行

い、詳細な格子欠陥の種類や濃度の同定を行なう。 

 

2.3 陽電子寿命計算 

2.3.1 DV-Xα分子軌道法 

本研究では、電子状態の計算に DV-Xα分子軌道法を用いる。ここでは、DV-Xα

法については簡単に紹介するにとどめ、陽電子寿命計算に焦点を絞り述べるこ

ととする。DV-Xα法についての詳細は文献[50]－[52]を参照して頂きたい。 

分子やクラスター中の電子状態は Schrödinger 方程式を解くことで求められ

る。Slater[53]の提案した交換相関ポテンシャルは 

3
1

)(
4
33)( ⎥⎦

⎤
⎢⎣
⎡−= ↑↑ rrVxc ρ

π
α ·································································· (式 2-39) 

であり、下向きスピンについても同様に表される。ρ↑は上向きスピンの電子密



度であり、変数のα値は Xα法の全エネルギーの値が Hartree-Fock 法の値と等し

くなるようにして決めることができる。通常の分子軌道計算では、すべての原

子についてα = 0.70 としても大きな誤差にはならない。 

変分原理を適用すると解くべき一電子波動方程式である Hartree-Fock-Slater

方程式が導かれる。 

)()()( 111 rrrh kkk φεφ = ············································································(式 2-40) 

h およびε は一電子に関するハミルトニアンおよび交換相関ポテンシャルである。 

ここで、分子軌道を原子軌道の線形結合で表す LCAO (linear combination of 

atomic orbital) 近似を導入する。 

∑=
i

iikk rcr )()( 11 χψ ·············································································(式 2-41) 

χi は 原 子 軌 道 を 表 す 波 動 関 数 で こ れ が 基 底 関 数 と な る 。 こ れ を

Hartree-Fock-Slater 方程式に代入すると次の永年方程式が得られる。 
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ε

==

=
························(式 2-42) 

共鳴積分 Hijおよび重なり積分 Sijが得られれば、系の波動関数と軌道エネル

ギーは、この永年方程式を解くことにより求められる。 

DV-Xα法ではこの積分を数値的に行う。3 次元空間にいくつかのサンプル点

を選び、その点での原子軌道やポテンシャルの値を求め、各点の重みをかけて

全サンプル点の和をとる。 

一方、原子νに対する Schrödinger 方程式は次式で表される。 
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⎡ +∇− ·······················································(式 2-43) 

ここで、Vν(r) は原子νのポテンシャル、χi
νとεi

νは原子νの i 番目の軌道の波動

関数およびエネルギー固有値である。上式を数値的に解いて、セルフコンシス

テントなポテンシャル、波動関数およびエネルギー固有値を求めることにより、



-1/2・∇2χi
ν(r)が任意の点で求まる。したがって、Hijは 

[ ] )()()(-)()( *
μ

μ
μ

μμ
ν

ν χεχω rrVrVrrH jj
k

ikij += ∑ ······························· (式 2-44) 
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として計算できる。ここで，rk はサンプル点であり、ω(rk)はその点での重み

である。軌道 i は原子ν、軌道 j は原子μに属するとし、rνと rμはνおよびμの原子

核位置からみた rkの座標である。また V は系のポテンシャルである。 

 

2.3.2 陽電子-電子相関関係 

陽電子が完全結晶で非局在する Bloch 状態の場合、陽電子密度はあらゆる場

所で小さい。したがって、陽電子は電子状態に影響を与えないと考えられ、電

子状態は陽電子の存在しない純粋な電子系について計算される。電子の有効ポ

テンシャルは次のように表される。 

))(()(-)( -xceff rnvrrv += φ ···································································· (式 2-46) 

ここで、φ(r)は原子核および電子からの Coulomb ポテンシャル、νxcは純粋な

電子系における LDA 交換相関ポテンシャルを表す。陽電子が固体中で感じるポ

テンシャルは次式のように消滅陽電子密度の極限で表される。 

))((+)(=)( -corr+ rnVrφrV ····································································· (式 2-47) 

相関ポテンシャル Vcorr は陽電子-電子相関エネルギーEcorr[ne, np]の陽電子密度

についての導関数である。陽電子-電子相関エネルギーは消滅陽電子密度の極限

で np に依存せず LDA を用いて 

[ ] ∫ ))(()(d, ecppecorr rnrrnnnE ε= ························································ (式 2-48) 

と与えられる。ここで、εc は電子気体中の非局在陽電子の相関エネルギーで



ある相関ポテンシャル Vcorr(r) はεc(ne(r)) に等しいことが分かる。εc は Arponen

と Pajanne[54]によって計算された電子気体の結果をもとにして、Boroński と

Nieminen[55]によって rs = [3/4πn-]1/3 をパラメータとした関数が与えられている。 
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陽電子が欠陥に捕獲されて局在する場合、陽電子密度は電子密度と同じオー

ダーであるため、電子と陽電子の密度は同時にセルフコンシステントに解くべ

きである。しかしながら、非局在陽電子の場合と同様に陽電子は電子構造に影

響を与えないとし、陽電子-電子相関ポテンシャルとエンハンスメント因子 

(enhancement factor) は陽電子密度のゼロ極限で計算することによって計算を簡

略化する手段が広く用いられている。このいわゆるコンベンショナルスキーム

は Boroński と Nieminen[55]による 2 成分計算によって支持されている。 

 

2.3.3 陽電子寿命計算 

陽電子寿命τは陽電子消滅速度λの逆数として計算される。 

∫ ))(()()(d e0ep
2

e rngrnrrncrπλ = ·······················································(式 2-49) 

ここで、re は古典電子半径、c は光速、g0 は陽電子の周りに電子が集まってくる

効果を表す、陽電子密度のゼロ極限における enhancement factor である。 

Boroński と Nieminen ら[55]が、一様電子ガス中に１つの陽電子がある場合の

理論計算値とのフィッティングで得た関数を用いると enhancement factor は 
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sss0 rrrrrrg ++++= ·············(式 2-50) 



で与えられる。 

陽電子の Schrödinger 方程式は Kimball と Shortley[56]により提案された差分法

に基づく方法を用いる。陽電子のポテンシャルは 3 次元メッシュの格子点で計

算される。あるメッシュ点でのラプラス演算子∇2 は隣接するメッシュ点での値

を用いて計算される。 

すなわち、Schrödinger 方程式 
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2
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は、一連の代数方程式 
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に置き換えられる。hx, hy, hzは、それぞれ x, y, z 方向での隣接する格子点の間隔

である。そして、陽電子波動関数ψ に対応するエネルギー固有値ε は次のように

求められる。 
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fi,j,kは重み付けの因子である。∂ε/∂ψi,j,kとおくことにより、 
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が得られ、上の 2 式を繰り返し用いることで最適化される。 



非局在陽電子の場合、陽電子に対する境界条件は Wigner-Seitz 胞の表面での

波動関数の法線方向の 1 階微分が 0 となることである。通常は、k = 0 の状態の

みが必要とされる。一方、局在化陽電子の場合は、捕獲サイトから十分離れた

点での波動関数の値が”0”になることが要求される。 
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第 3 章 AB2型水素吸蔵合金 ZrMn2の水素化に伴うナノ構

造変化 
3.1 緒言 
第 1 章で述べたように水素吸蔵合金は雰囲気の水素圧力や温度を制御するこ

とで、安全に多量の水素を吸蔵・放出させることが可能な合金である。そこで、

燃料電池自動車などの水素貯蔵タンクとしての使用が期待されている。しかし、

実用化にはさらなる高容量化や水素吸蔵・放出繰り返し特性の向上などが求め

られている。 

1970 年代以降、金属に水素を吸蔵させると、高密度の転位が形成されること

が TEM 観察や X 線回折測定で報告され[1]-[3]、格子欠陥形成も繰り返し水素吸

蔵・放出特性の劣化原因の一つとして考えられるようになった。しかし最近ま

で格子欠陥についての詳細な研究はなされず、1990 年代以降ようやく代表的な

水素吸蔵合金 LaNi5 について研究が行われ始めた[4]-[14]。陽電子寿命測定は微量の

格子欠陥の検出が可能であるという特徴の他に、欠陥種を識別できるという特

徴を有している。本章では水素化に伴う格子欠陥形成について全く調べられて

いない AB2 型水素吸蔵合金 ZrMn2 合金について陽電子寿命測定を用いることで

水素化に伴うナノ欠陥構造変化を明らかにすることを目的とする。 

 

3.2 実験方法 
3.2.1 試料作製 

Zr(99.6wt.%), Mn(99.9wt.%)をアルゴン雰囲気中でアーク溶解炉にて溶製した。

このインゴット試料をシリカチューブ内に Ar ガスと共に封入し 1353 K、43.2 ks

の均質化焼鈍を行い、炉内にて徐冷した。これを放電加工機により 10 × 10 × 

1 mm3 のサイズに切り出し、氷酢酸と過塩素酸を 90：10 の割合の混合液で 273 K

で電解研磨を行った。 
 

3.2.2 水素吸蔵過程における格子欠陥形成 

ZrMn2 の水素化過程における格子欠陥の形成プロセスを調べるために、Fig3-1

に示す水素雰囲気での陽電子寿命測定装置を作製した。この装置は水素圧を負

荷したままの状態すなわち in-situ で陽電子寿命が測定できる。完全焼鈍体の



ZrMn2 を Fig.3-1 に示す G の部分に陽電子線源とともにセットした。 

測定水素圧力 0.6 MPa を負荷後、直ちに水素ガスの供給を停止し、水素化反応

が平衡に達するまで保持した。平衡に達した後、陽電子寿命測定を行った。こ

の水素の導入－水素化－陽電子寿命測定の一連の操作を試料の水素化反応が完

全に終わるまで繰り返し行った。充分水素化した試料を 86.4 ks の間真空排気を

行い、脱水素化した。そして脱水素化後の試料についても陽電子寿命測定を行

A  :  hydrogen gas supply system
B  :  pressure control valve
C  :  flow control valve
D  :  pressure gauge
E  :  sample container
F  :  γ-ray detecter
G  : positron source and sample
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Fig.3-1 水素雰囲気下陽電子寿命測定装置の模式図 

A    :　 hydrogen gas supply system
B : 　pressure gauge
C     :　 pressure accumulation vessel
D     : 　thermometer 
E     : 　vacuum gauge
F     : 　vacuum exhaust system
G  : 　reactor (sample holder)
H    :   Helium gas supply system

I1~I4 : 　valve
J     :   γ-ray detecter
K    :   positron source and sample
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Fig3-2 圧力組成等温線及び陽電子寿命同時その場測定装置 



った。 

脱水素化した試料に対して焼鈍温度 373～1173 K、間隔 50 K、焼鈍時間 900 s

の条件で等時焼鈍を行った。等時焼鈍過程において室温で陽電子寿命測定を行

った。 

 
3.2.3 陽電子寿命及び圧力組成等温線(PCT)同時その場測定 

水素吸蔵過程における格子欠陥形成を水素濃度の関数として調べるために、

Fig.3-2 に示す陽電子寿命及び圧力組成等温線(PCT)同時その場測定装置を作製

した。PCT 曲線は Sievert’s 法の原理[15]-[20]に基づいて 296 K で行った。陽電子寿

命測定は各水素濃度で水素化反応が平衡に達したことを確認した後に行った。 

 

3.3 実験結果 
3.3.1 水素吸蔵過程における格子欠陥形成 

作製した ZrMn2 の組成は、EPMA の結果から Mn-rich な ZrMn2.3 であったが、

単相であった。また X 線回折プロファイルにおいても ZrMn2 以外からの回折ピ

ークは現れなかった。この結果は ZrMn3.8 の組成まで MgZn2 型の C14 構造を有

するという F. Pourarian らの結果と一致する[21],[22]。 

陽電子寿命スペクトルの解析は完全焼鈍体のZrMn2.3で得られた陽電子寿命ス

ペクトルを RESOLUTION[23]というプログラムで解析し、完全焼鈍体の陽電子寿

命値と分解能関数を求めた。この解析によって求めた分解能関数を用いて、す

べての陽電子寿命スペクトルを POSITRONFIT EXTENDED[24],[25]というプログ

ラムで解析した。ZrMn2.3 の完全焼鈍体の陽電子寿命値は 122 ps と低い値であっ

た。 

一定水素圧力(0.6 MPa)下での ZrMn2 の水素吸蔵過程における陽電子寿命変化

を Fig.3-3 に示した。水素化前の陽電子寿命値は 122 ps であった。水素化時間 0.9 

ks から陽電子寿命値は上昇し、3 ks において 192 ps となった後、平均陽電子寿

命値はほぼ一定であった。解析の妥当性を表す variance の値も陽電子寿命値の上

昇と共に 1 から大きく離れ、陽電子寿命の長い成分が出現したことがわかる。

吸蔵した水素を放出させても平均陽電子寿命値は 192 ps から低下しなかった。

すなわち水素化物そのものによって陽電子寿命値が上昇したのではなく、格子



欠陥が形成されたことを示唆している。 

水素化を行った試料について等時焼鈍を行った結果を Fig.3-4 に示した。水素

放出後の陽電子寿命値は約 192 ps であった。陽電子寿命値は 523 K から上昇し、

673 K でピークを示した。陽電子寿命値が焼鈍中にこのような増加挙動を示すの

は、試料中に過剰の空孔が存在し、それらが集合してマイクロボイドを形成す

るときだけである。すなわち ZrMn2 中に水素化により大量の空孔が形成された

ことを示している。その後 1173 K まで焼鈍を行っても陽電子寿命値は 180 ps と

高いままで、格子欠陥が残留している。 
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Fig.3-3 296 K での ZrMn2 の水素吸蔵過程における陽電子寿命変化 

400 600 800 1000 1200

120

140

160

180

200

220
0
2
4
6

Annealing temperature, T / K

M
ea

n 
lif

et
im

e 
, τ

M
 / 

ps
χ2 q–1

 
Fig.3-4 296 K で水素化した ZrMn2 の等時焼鈍における陽電子寿命変化 



3.3.2 陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

296 K で陽電子寿命及び PCT 同時その場測定を行った結果を Fig.3-5 に示した。

水素圧力が 0.6 MPaになるまで水素をほとんど吸蔵しなかった。水素圧力が 0.6 MPa

以下の水素固溶体領域において水素圧力に依存せず、陽電子寿命値はほぼ一定であ

った。すなわち水素固溶だけでは格子欠陥は導入されないことを示している。 

水素圧力が 0.6 MPa になると、PCT 曲線にプラトーが現れ水素化物相が形成され

たことがわかる。その際陽電子寿命値も増加を始めた。水素濃度 H/M (金属原子に

対する水素原子の比率) = 0.6 付近で平均陽電子寿命値は 188 ps で飽和した。この値

は上記 3.3.1 の充分水素化した際の陽電子寿命値とほぼ同じ値である。 

H/M = 0.6 以上の水素濃度になると陽電子寿命値は変化しなかった。脱水素化し

た際、陽電子寿命値は約 5 ps 減少したが、水素吸蔵前の陽電子寿命値 128 ps まで

戻らなかった。 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定を行った試料についても等時焼鈍を行っ

た。その結果を Fig.3-6(a)、(b)に示す。Fig.3-6(a)で陽電子寿命値は、523 K から

増加し、623 K でピークを示した。773 K 以降は 1223 K まで焼鈍を行ったが、陽

電子寿命値はほとんど変化することなく、170 ps であった。これは完全結晶の陽

電子寿命値 128 ps に比べて非常に高い値であった。この一連の陽電子寿命変化

は一定水素圧力(0.6 MPa)下で水素化を行った後の試料における Fig3-4 の結果と

よく対応し、過剰空孔の存在とそのクラスタリングを明確に示している。 
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Fig3-5 296 K での ZrMn2 の陽電子寿命及び PCT 曲線同時その場測定 



等時焼鈍過程における 1成分解析では varianceの値が 1より大きく離れていた

ため多成分解析を行った結果を Fig.3-6(b)に示した。水素化直後 168 ps と 400 ps

の陽電子寿命値を示す成分が検出された。これらはそれぞれ転位と空孔集合体

による陽電子寿命値である。ZrMn2 は水素化直後から比較的大きな空孔集合体を

形成していることが明らかとなった。空孔集合体の陽電子寿命値及び相対強度

の両方が Fig.3-6(a)でクラスタリングが見られた 523 K から変化した。このこと

から ZrMn2 の空孔の移動温度は 523 K であることがわかる。 

転位の陽電子寿命成分は 1173 K まで焼鈍を行っても相対強度が 90%以上であ

った。このことから、水素化により形成される転位は非常に高密度かつ安定に

存在していることが分かる。 

陽電子寿命及び PCT同時その場測定における多成分解析の結果を Fig.3-7に示

した。水素化物が形成されるまで格子欠陥に起因した陽電子寿命成分は観察で

きなかった。水素化物が形成されると、転位による 164 ps の陽電子寿命成分が

現れた。その後、水素濃度 H/M = 0.5 までは、この陽電子寿命成分の相対強度が

増加し続けた。H/M = 0.5 以上の水素濃度から 200 ps 以上の大きな陽電子寿命成

分が新たに現れた。この値は一般の金属及び合金の単空孔としては高すぎるの

で、空孔集合体による陽電子寿命値である。このことから H/M = 0.5 においてす

でに空孔が形成されていることが明らかとなった。水素濃度が高くなっても、
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Fig.3-6 296 K で水素化した ZrMn2 の等時焼鈍における陽電子寿命変化 
(a)1 成分解析、(b)多成分解析 



空孔集合体と転位の相対強度はほとんど変化しなかった。空孔集合体を形成す

るためには、単空孔を形成する必要がある。従って単空孔は H/M = 0.5 より低濃

度の領域で形成されることが示唆される。 

 

3.4 考察 

3.4.1 欠陥構造 

水素化前の ZrMn2.3 の陽電子寿命値は 122 ps であった。水素を吸蔵させると平

均陽電子寿命値は192 psまで上昇した。この試料は組成がMn-richになっており、

組成のずれを補正するためには不正原子か空孔が導入される。もし空孔の導入

により組成のずれを補正する場合、ZrMn2.3 の組成では 10-2 オーダーの空孔が導

入されているはずである。この場合平均陽電子寿命値は空孔での値に飽和現象

を示し、格子欠陥が導入されても陽電子寿命値は変化しないと予想される。実

際には水素を吸蔵させると格子欠陥の形成による明瞭な陽電子寿命値の上昇が

見られた。これにより ZrMn2 は不正原子の導入により構造を維持していること

が明らかとなった。 

 

3.4.2 水素化に伴う格子欠陥形成 

水素を放出しても陽電子寿命値は水素化前の 122 ps に戻らなかったので、水

素吸蔵過程で見られた陽電子寿命値の上昇は、水素の侵入による体積の増大で
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Fig.3-7 296 K での ZrMn2 の陽電子寿命及び PCT 曲線同時その場測定 

(多成分解析) 



はなく、格子欠陥形成に起因した変化であることが明らかとなった。V. Essen ら

[22]は水素化後の ZrMn2 の格子定数が水素化前に比べて大幅に増大していること

から格子欠陥形成を示唆しているが、ZrMn2 の格子欠陥形成を直接観察したのは

今回が初めてである。 

523 K から空孔のクラスタリングに起因した陽電子寿命値の増加及び減少が

現れた。すなわち ZrMn2 は水素化により空孔が形成されたことが明らかとなっ

た。水素吸蔵合金や純金属は水素化により高密度の転位が形成されることは知

られているが、空孔の形成が発見できたのは今回が初めてである。また 1173K

まで焼鈍を行ったが、陽電子寿命値は依然高いままであり、試料中に格子欠陥

が残存していることがわかる。金属や水素吸蔵合金に水素を吸蔵させると高密

度の転位が形成され、転位がセル構造を形成しやすいことが知られている[13][14]。

従って 1173 K でも陽電子寿命値が高いのは転位がセル構造を形成し安定化した

ためだと考えられる。 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定において水素吸蔵圧が 0.6 MPa になるま

で水素をほとんど吸蔵しなかった。これは活性化した ZrMn2の水素吸蔵圧力 0.07 

MPa に比べて非常に高い[22]。これは H. Inui ら[26]が LaNi5 において報告している

格子欠陥形成のためのオーバープレッシャーであると考えられる。水素固溶体

の状態において陽電子寿命値は変化せず、格子欠陥が形成されなかった。しか

し、水素化物の形成が始まると陽電子寿命値は増加し、格子欠陥形成が起こっ

た。その後、水素濃度と共に転位の陽電子寿命成分の相対強度が増大した。こ

のことから水素化物の増加と共に格子欠陥量も増大していることがわかる。 

H/M = 0.5 以上の水素濃度領域において平均陽電子寿命値はほとんど変化しな

かった。これは格子欠陥の形成が止まったように見えるが、これは平均陽電子

寿命値が飽和現象を示したためである。飽和現象を起こしても、空孔と転位の

存在比が変化するとその相対強度は変化する。しかし、相対強度も変化してい

ないことから、H/M = 0.5 以上でも空孔集合体と転位がほぼ同じ割合で形成され

ていると考えられる。 

今回発見した水素化に伴う空孔形成現象は、現在までに知られている熱平衡

空孔、構造空孔、照射損傷、塑性変形などの空孔形成メカニズムでは説明がで

きない特異なものである。この空孔形成は水素化物形成に伴って生じているこ



とから水素化物の形成と密接な関係があることがわかる。 
 

3.5 結論 

AB2 型水素吸蔵合金 ZrMn2 の水素吸蔵過程に陽電子寿命法を適用し以下の結

論を得た。 

1. ZrMn2 も他の水素吸蔵合金と同様に水素吸蔵時に転位が高密度に形成さ

れることが明らかとなった。 

2. 水素を吸蔵させると大量の空孔が形成されることが明らかとなった。この

空孔形成は現在まで知られている空孔形成メカニズムでは説明が出来な

い新しい現象である。 

3. 空孔は水素化物の形成と同時に形成される。また形成された空孔は熱平衡

濃度に対して桁違いに過剰となっており、3 次元的な大きな空孔集合体と

なる。 
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第 4 章 AB5型水素吸蔵合金の水素化に伴うナノ構造変化 

4.1 緒言 
第 3 章において AB2 型水素吸蔵合金 ZrMn2 は水素吸蔵過程において転位だけ

でなく、空孔も形成されることが明らかとなった。この空孔形成現象を現在知

られている空孔形成メカニズムで説明することは困難なため、この現象が他の

水素吸蔵合金でも生じるのかは非常に興味深い。AB5 型水素吸蔵合金は優れた水

素吸蔵特性を有することが古くから知られており、現在ニッケル水素電池の電

極材として使用されたりしている。そしてこの AB5 型水素吸蔵合金の水素吸蔵

過程における格子欠陥については近年、X 線や中性子線回折測定や TEM 観察に

より詳細な研究が行われている[1] - [11]。しかし、これらの報告でも空孔が形成さ

れるという結果は得られていない。これは他の手法では空孔が形成されてもは

っきりとしたシグナルが現れないためだと考えられる。そこで本章では空孔の

観察が可能な陽電子寿命測定を用いて、AB5 型水素吸蔵合金の水素化に伴う欠陥

構造変化についての知見を得ることを目的とした。 

 

4.2 実験方法 
NdNi5 

Nd(purity 99.9%)と Ni(purity 99.97%)をアルゴン雰囲気中でアーク溶解を行い

NdNi5 を作製した。インゴットをアルゴン雰囲気中、1223 K、12 時間で均質化

処理をした後、放電加工機で 10 × 10 × 1 mm3 に切り出した。切り出した試

料表面の歪み層や酸化膜を取り除くために、エタノールと過塩素酸を 80：20 の

割合の混合液で 253 K において電解研磨を行った。 

 
水素化 

試料はバルク状態のまま 3.2.3 で用いた In-situ 陽電子寿命測定装置の試料ホル

ダーにセットした。PCT 曲線－陽電子寿命同時測定を 296 K で行った。PCT 曲

線は Sievert’s 法の原理[13]-[18]に基づいてバルブの操作を行い測定した。完全に水

素化後脱水素化した試料をシリカチューブに真空封入し、焼鈍温度 373～1223 K、

間隔 50 K、焼鈍時間 900 s の条件で等時焼鈍を行った。各等時焼鈍後室温で陽電

子寿命測定を行った。また様々な水素吸蔵量(H/M = 0.18、0.7、0.8、1.2)まで水



素化を行った試料についても等時焼鈍を行い、その過程について陽電子寿命測

定を行った。 

 

LaNi5 

試料として La-rich (LaNi4.8)、Ni-rich (LaNi5.2)と化学量論組成の 3 種類の LaNi5

を用いた。LaNi5は高純度化学研究所製の純度 99.9%のものを用いた。また La-rich

及び Ni-rich 合金はこの LaNi5 母合金と純度 99.99%の Ni と純度 99.9%の La をそ

れぞれアルゴン雰囲気でアーク溶解にて溶製した。3 種類の合金の均質化及び歪

取りのため、シリカチューブにアルゴン封入し、1223 K で 86.4 ks の焼鈍を行っ

た。これらの試料をX線解析及びEDX測定により試料組成を確認した。その後、

陽電子寿命測定用に放電加工で 10 × 10 × 1 mm3 のサイズに切り出し、電解

研磨を行った。電解研磨は、エタノールと過塩素酸を体積比 4:1 の割合の電解液

で温度 233 K、電圧 8 V で行った。これらの試料を室温にて陽電子寿命測定を行

った。そしてこの完全焼鈍体の試料中に熱平衡空孔を導入するために、3 種類の

合金をシリカチューブにアルゴン封入し、1473 K で 1.8 ks 保持し、氷水中に急

冷した。その後、上述の条件で電解研磨を行い、陽電子寿命測定を行った。 

 

水素化 

水素吸蔵過程における陽電子寿命変化を調べるために 3.2.2 の Fig.3-1 に示した

装置を用いた。4.2.2 で作製した完全焼鈍体 LaNi5 を G の部分に陽電子線源とと

もにセットした。一連の水素化方法は 3.2.2 と同じである。充分水素化した試料

を 86.4 ks の間真空排気を行い、脱水素化した。そして脱水素化後の試料につい

ても陽電子寿命測定を行った。 

脱水素化した試料はシリカチューブに真空封入し、焼鈍温度 373～1223 K、間

隔 50 K、焼鈍時間 900 s の条件で等時焼鈍を行った。等時焼鈍過程において室温

で陽電子寿命測定を行った。 

 

電子線照射 

LaNi5 中の単空孔の熱的安定性を調べるために電子線照射を行った。使用した

試料は高純度化学研究所製の LaNi5(purity 99.9%)である。電子線照射は大阪府立



大学先端化学研究所にて、照射エネルギー8 MeV、電子のドーズ量 1.0×1017 e/cm2

の条件で行った。照射中試料温度の上昇を防ぐため試料ホルダーを水冷した。

電子線照射後の試料についてもシリカチューブに真空封入し、焼鈍温度 373～

523 K、間隔 50 K、焼鈍時間 900 s の条件で等時焼鈍を行った。等時焼鈍過程に

おいて室温で陽電子寿命測定を行った。 

 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定装置は 3.2.3 で用いた In-situ 陽電子寿命

測定装置の試料ホルダーにセットした。PCT 曲線－陽電子寿命同時測定を 296 K

で行った。完全に水素化後、脱水素化した試料をシリカチューブに真空封入し、

焼鈍温度 373～1223 K、間隔 50 K、焼鈍時間 900 s の条件で等時焼鈍を行った。

各等時焼鈍後室温で陽電子寿命測定を行った。また水素化初期における空孔形

成を調べるために、様々な水素濃度(H/M = 0.65, 0.38, 0.14)の試料を作製した。こ

れら各種水素濃度の試料を脱水素化した後、シリカチューブに真空封入し、焼

鈍温度 373～1223 K、間隔 50 K、焼鈍時間 900 s の条件で等時焼鈍を行った。各

等時焼鈍後室温で陽電子寿命測定を行った。 

 
熱放出スペクトル測定 

水素と空孔の相互作用を調べるために水素の放出スペクトルを測定した。水

素化は水素圧 3.0 MPa で行い、脱水素化はロータリーポンプで 1 時間以上真空排

気することで行った。熱放出スペクトルの測定は圧力変化及び Q-Mass による水

素の直接検出と 2 種類の方法にて行った。 

圧力変化による熱放出スペクトルは昇温速度 2.0 K/s、昇温温度 1100 K の条件

で行った。電離真空計の値と実際の脱水素量との間の誤差を校正するために水

素量が既知の ZrH2 についても熱放出スペクトルを行った。 

Q-Mass を用いた熱放出スペクトルは 50 cc/min でヘリウムを流し、水・水素・

水蒸気・ヘリウムの強度を測定した。昇温速度 3.3 K/min、昇温温度 1073 K の条

件で熱放出スペクトルを測定した。 

 



4.3 実験結果 
4.3.1 NdNi5 の陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

EPMA の結果、作製した NdNi5 は単相と確認された。また X 線回折プロファ

イルにおいても他の合金からのブラッグピークは現れなかった。NdNi5 の完全焼

鈍体の陽電子寿命値は 128 ps と非常に低い値であった。 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定の結果を Fig.4-1 に示した。初期活性化過

程の水素吸蔵圧力は、活性化した NdNi5 の水素吸蔵圧力 2 MPa に比べて高い値

であった[19]。この高い吸蔵圧力の原因は、H. Inui らが LaNi5 で報告している格

子欠陥形成のためのオーバープレッシャーであると考えられる[9]。 

水素固溶体の領域において陽電子寿命値は全く変化しなかった。すなわち水素

固溶だけでは格子欠陥の形成が起こらないことが明らかとなった。これは第 3

章の ZrMn2 における結果と一致する。水素化物の形成が始まると平均陽電子寿

命値が急激に増加した。その後平均陽電子寿命値は 175 ps まで上昇し、一定の

値を示した。その後水素を放出させても陽電子寿命値は低下せず、さらに 10 ps

程上昇した。水素吸蔵に伴う平均陽電子寿命値の上昇は第 3 章で示した ZrMn2

の結果と同様に水素化物そのものによってではなく、格子欠陥形成のためであ

ることがわかる。また格子欠陥形成は水素化物の形成と共に生じているため、

水素化物の形成と密接な関係があることがわかる。 
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Fig.4-1  NdNi5 の 296 K での陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 
(1 成分解析) 



Fig.4-2 に水素化・脱水素化後の NdNi5 の等時焼鈍過程における陽電子寿命変

化を示す。脱水素化直後、平均陽電子寿命値は、187 ps であった。平均陽電子寿

命値は 423 K から増加し、523 K でピークを示した。これは空孔のクラスタリン

グ挙動で、NdNi5 においても水素化により大量の空孔が形成されることが明らか

となった。その後陽電子寿命値は、823 K と 1073 K で若干減少した。これは試

料中に残存していた格子欠陥が回復したことを示している。しかし、1223 K ま

で焼鈍を行っても陽電子寿命値は完全焼鈍体の値まで戻らなかった。これらは

転位がセル構造を形成して安定化したためであると考えられる。 

これらの過程を多成分解析した結果を Fig.4-3 に示す。水素化直後 154 ps と 193 

ps の陽電子寿命値を示す成分が検出された。第一原理計算を用いて LaNi5 の単

空孔の陽電子寿命値を求めた結果 180 ps であった。NdNi5 と LaNi5 は結晶構造も

同じで電子状態もそれほど変化すると思えない。154 ps は単空孔の陽電子寿命値

より短く、完全結晶の陽電子寿命値より長いため転位による陽電子寿命値とみ

なせる。また 193 ps は単空孔の陽電子寿命値よりも長いため空孔集合体の陽電

子寿命値である。 

423 K から空孔集合体の陽電子寿命値が焼鈍温度と共に上昇し、その相対強度

が減少した。これは空孔集合体が移動可能となり、クラスタリングしながら回

復している様子を示している。すなわちこの結果から水素化により空孔が形成
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Fig.4-2 296 K で水素化・脱水素化した NdNi5 の等時焼鈍過程における 
陽電子寿命変化 (1 成分解析) 



されたことが明確になった。 

623 K において 188 ps の新たな陽電子寿命成分が現れた。この陽電子寿命成分

は一定の陽電子寿命値を示したまま、その相対強度が減少している。このよう

な回復挙動を示すのは転位である。また空孔が移動可能となった後にこの陽電

子寿命成分が観察されたことから、これは空孔の 2 次欠陥である転位ループに
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Fig.4-3 296 K で水素化した NdNi5 の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 
(多成分解析) 
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Fig.4-4 NdNi5 の 296 K での陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

(多成分解析) 



よる陽電子寿命成分と考えられる。973 K において 154 ps の転位の陽電子寿命値

だけとなるが、この温度においても陽電子は飽和現象を示しマトリックス成分

は現れない。このことから高密度の転位が形成されていることが明らかとなっ

た。また水素化直後にはこれら高密度の転位による陽電子寿命成分を凌駕する

ほどの空孔集合体の陽電子寿命成分が検出されていることから、空孔も高濃度

に形成されることがわかる。 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定の多成分解析の結果を Fig.4-4 に示す。水

素固溶体領域においては格子欠陥の形成は観察されなかった。H/M = 0.2 付近か

ら 154 ps の陽電子寿命成分が観察された。この相対強度は水素濃度と共に急激

に増大し、H/M = 0.3 付近ですでに陽電子が飽和現象を示した。またこのとき 200 

ps 程度の空孔集合体の陽電子寿命値が観察できた。200 ps という陽電子寿命値
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(c) 
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Fig.4-5  様々な水素濃度まで水素化し、その後脱水素化したの NdNi5 の 

等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 
(1 成分解析): (a)H/M = 0.8、(b) H/M = 0.7、(c) H/M = 0.18 



は以下に述べるように LaNi5 の第一原理計算の結果、2～3 重空孔程度の空孔集

合体の陽電子寿命値である。NdNi5 においても 2～3 重空孔程度の空孔集合体が

すでに形成されていると考えられる。空孔集合体は単空孔のクラスタリングで

形成されるので、H/M = 0.3 より低濃度領域で単空孔が形成されているはずであ

る。単空孔の陽電子寿命成分が抽出されなかったのは、転位と空孔の陽電子寿

命値が近いため分離が困難であったためであろう。 

Fig.4-5 には水素濃度 H/M = 0.8、0.7、0.18 まで水素化し、その後脱水素化した

試料の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化を示した。Fig.4-1 の陽電子寿命及

び PCT 同時その場測定の結果 2 相共存状態の H/M = 0.3 から 1.0 までの間で陽電

子寿命測定が行えなかったが、Fig.4-5(a)、(b)の脱水素化直後の陽電子寿命値が

約 190 ps で H/M = 1.2 の試料と同じ値であった。また空孔のクラスタリング(423 

K)と転位の回復(823 Kと1073 K)に伴う陽電子寿命値の減少が同じ温度領域で現

れ、かつ同程度の陽電子寿命の変化が現れた。これらは H/M = 1.2 の試料とほぼ

同じ挙動である。 

Fig.4-5(c)は H/M = 0.18 の試料の結果で、水素化において数 ps しか陽電子寿命

値の増加は起こらなかった。これは陽電子寿命及び PCT 同時その場測定の結果

と一致する。焼鈍過程において 423 K から陽電子寿命値の増加が認められ 473 K

でピークを示した。これは低水素濃度であるが、すでに空孔が導入されている
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Fig.4-6 様々な水素濃度まで水素化し、その後脱水素化したの NdNi5 の 
等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 

(多成分解析): (a)H/M = 0.8、(b) H/M = 0.7 



ことを示す。陽電子寿命値は 623 K で水素化前の値に戻っており、試料中の格

子欠陥が完全に回復している。この温度は充分水素化した試料に導入された転

位の回復温度と比較するとかなり低温である。従ってこの水素濃度では転位が

形成されていないことがわかる。すなわち水素化に伴う格子欠陥形成は転位よ

り先に空孔が形成されることが示唆される。 

Fig.4-6 には H/M = 0.8、0.7 の試料の等時焼鈍における多成分解析の結果を示

す。H/M = 0.18 の試料は、欠陥量が少なく多成分解析を行えなかった。 
 

4.3.2 非化学量論組成を持つ LaNi5 の欠陥構造 

EDX による組成分析の結果、化学量論組成の LaNi5 は単相であったが、Ni-rich

合金は極少量の Ni 相を、La-rich 合金は La-rich な第 2 相を極少量含んでいた。

この La-rich な第 2 相は Yamamoto らにより報告された La5Ni19 と考えられる[20]。 

各試料の X 線回折プロファイルを Fig.4-7 に示す。Ni-rich 合金においてのみ

Ni 相の(111)のブラッグピークが観測された。La-rich 合金の第 2 相における回折

ピークは観測できなかった。LaNi5 でも他の相によるブラッグピークは観測でき

なかった。 

X 線回折測定より求めた 3 種の試料の格子定数とセル体積を Fig.4-8 に示す。

Ni 濃度が増加すると a 軸の格子定数は減少し、c 軸の格子定数は増加した。また

セル体積は Ni 濃度の増加と共に減少した。この結果は P. A. M. Dirac による報告
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Fig.4-7 LaNi5 系合金の X 線回折プロファイル 



と一致した[21]。 

炉冷材と急冷材の陽電子寿命値の組成依存性について Fig.4-8 に示す。炉冷材

の陽電子寿命値はNi濃度の増加と共に減少した。これはNi-richになるに従って、

セル体積が減少し、電子密度が増加したためである。また variance の値はほぼ 1

であり、陽電子の消滅サイトが 1 種類であることがわかる。これらの試料を急

冷すると陽電子寿命値は 20 ps 以上上昇した。この原因は急冷時に凍結された空
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Fig.4-8 LaNi5 系合金の格子定数とセル体積の組成依存性 
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Fig.4-9 LaNi5 系合金の陽電子寿命値の組成依存性 



孔である。 

LaNi5 が組成のずれを空孔の導入で補われると仮定すると、組成のずれの半分

が空孔となり、陽電子寿命値は 180 ps で飽和現象を示すはずである。今回の測

定から炉冷材の陽電子寿命値は低く、完全結晶での値に近いことがわかる。こ

のことから LaNi5 合金には構造空孔が存在せず、組成のずれを不正原子の導入す

ることで構造を維持することが明らかとなった。 

 

4.3.3 水素吸蔵過程における陽電子寿命測定 

Fig.4-10 に室温で水素圧力 0.6 MPa で水素化した際の水素吸蔵時間に対する平

均陽電子寿命値の変化を示す。吸蔵開始から 104 s 付近まで陽電子寿命値は、ほ

とんど変化しなかった。104～105 s にかけて、平均陽電子寿命値は急激に増加し

186 ps となった。115 ks 以降平均陽電子寿命値は飽和した。 

この試料を脱水素化すると平均陽電子寿命値はさらに 6 ps 上昇し、完全焼鈍体

の値 129 ps に戻らなかった。すなわち、水素化による平均陽電子寿命変化は不

可逆的なもので、格子欠陥の形成のために生じたことがわかる。 

脱水素化後の試料の等時焼鈍過程における平均陽電子寿命値変化を Fig.4-11

に示した。平均陽電子寿命値は 423 K から増加し、523 K でピークを示した後

623 K まで減少した。この平均陽電子寿命値の増加・減少挙動は、多量に存在し
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Fig.4-10 LaNi5 の 296 K、0.6MPa での水素吸蔵過程に伴う陽電子寿命変化 



ていた空孔が移動し空孔集合体を形成する際にだけ現れるものである。その後

陽電子寿命値は 723 K と 1073 K で減少した。これは試料中に回復温度の異なる

2 種類の格子欠陥が存在していることを示唆する。1223 K まで焼鈍しても、陽

電子寿命値は 129 ps まで減少せず、水素化で導入された格子欠陥がまだ試料中

に残存していることがわかった。 

Fig.4-12 にはこの等時焼鈍過程における陽電子寿命スペクトルを多成分解析
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Fig.4-11 296 K で水素化した LaNi5 の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 
(1 成分解析) 
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Fig.4-12 296 K で水素化した LaNi5 の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 

(多成分解析) 



した結果を示す。脱水素化直後に 150 ps と 200 ps の陽電子寿命成分が現れた。

LaNi5 の単空孔の陽電子寿命値は第一原理計算の結果 180 ps であった。150 ps の

陽電子寿命値は空孔の陽電子寿命値より短く、完全結晶の陽電子寿命値より長

いことから転位の陽電子寿命値である。200 ps はこの単空孔の陽電子寿命値より

も長いことから空孔集合体の陽電子寿命値である。 

Fig.4-12で陽電子寿命値が上昇した 473 Kから 200 psの陽電子寿命成分の陽電

子寿命値が焼鈍温度の増加と共に大きくなった。すなわち空孔のクラスタリン

グ挙動を示す。このことからも 200 ps は空孔の陽電子寿命値であり、水素化に

より空孔が導入されたことが明らかとなった。また空孔の移動温度は 473 K で

ある。 

この空孔集合体のサイズを判断するために、第一原理計算により空孔集合体

のクラスターサイズと陽電子寿命値の関係を求めた。その結果を Fig.4-13 に示す。

La サイトの単一空孔の陽電子寿命値は 259 ps と非常に高い値であり、今回測定

された 200 ps とは大きな差があり、この空孔が La 空孔とは考えられない。そこ

で空孔集合体の陽電子寿命計算は Ni サイトの最近接の原子を空孔に置き換え

Ni サイトのみの空孔集合体として行った。空孔集合体の陽電子寿命値は空孔集

合体のサイズの増大と共に大きくなった。これは Puska らによる純金属の理論計

算の結果とも同じ傾向である[22]。本計算から、実測された 200 ps は 2 重空孔程

度の空孔集合体による陽電子寿命値と考えられる。E. H. Kisi らは水素化させた
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Fig.4-13 LaNi5 の Ni サイトにおける空孔集合体の陽電子寿命理論計算値 



LaNi5 に等時焼鈍を行った際の中性子線回折測定において、473 K 付近で格子定

数の比 c/a の値が大きく変化することを示している[23]。c/a の値の変化は試料中

に転位ループ、空孔、格子間原子、双極子や小さな析出物が存在するときに変

化するので、転位以外にこのようなタイプの格子欠陥が水素化で形成されたこ

とを示唆している。しかし、今回のように水素化に伴う空孔をはっきりと示し

た実験結果は存在しない。 

1073 K から転位成分の相対強度が減少し、回復し始めていることがわかる。

1073 K までマトリックス成分は現れず、非常に高密度な転位が形成されたこと

がわかる。1223 K まで焼鈍を行っても転位成分の相対強度はまだ 70%と非常に

高く、転位が大量に残存していることがわかる。 

 

4.3.4 空孔の熱的安定性 

Fig.4-14 に電子線照射した LaNi5 の等時焼鈍過程における平均陽電子寿命寿命

変化を示す。電子線照射直後の陽電子寿命値は 160 ps で、variance の値も 1 であ

った。このことから、エネルギー8 MeV、ドーズ量 1.0×1017 e/cm2 で照射した

LaNi5 は飽和現象を示したことがわかる。従ってこの陽電子寿命値が LaNi5 にお

ける単空孔の陽電子寿命値である。陽電子寿命値は 373 K から減少し、473 K で

完全焼鈍体の陽電子寿命値まで減少した。すなわち LaNi5 合金の単空孔の移動温
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Fig.4-14 296 K で電子線照射した LaNi5 の等時焼鈍における陽電子寿命変化 



度は 373 K であることが明らかとなった。 

 
4.3.5 陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

PCT 曲線－In-situ 陽電子寿命測定の結果を Fig.4-15 に示した。LaNi5 の PCT 曲

線は鈴木商館社製の PCT 測定装置で測定した結果と一致し、この装置による

PCT 曲線が妥当であることを確認した。 
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Fig.4-15 296 K における LaNi5 の陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 
(1 成分解析) 
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Fig.4-16 PCT 測定後の LaNi5 の等時焼鈍過程における平均陽電子寿命変化 

(1 成分解析) 



平均陽電子寿命値は、水素化物の形成が始まる水素濃度 H/M = 0.1 から急激に

上昇し、H/M = 0.4 付近で 180 ps となった。この陽電子寿命値の上昇は格子欠陥

が形成されたためである。格子欠陥は水素化物形成と密接な相関があることが

わかる。また H/M = 0.2 のときすでに転位の陽電子寿命値である 150 ps を遥かに

超える 170 ps となった。このことから H/M = 0.2 ですでに空孔が形成されること

を示唆している。その後、水素化反応が進んでも平均陽電子寿命値はほとんど

変化しなかった。 

PCT 測定後の試料すなわち H/M = 1.0 まで水素化し、脱水素化した試料の等時

焼鈍過程における陽電子寿命値の変化を Fig.4-16 に示す。陽電子寿命値は 423 K

から増加し、573 K でピークを示した。これは空孔のクラスタリングによる変化

である。また 823 K に陽電子寿命値の減少が見られた。これらの結果は Fig.4-11

と一致する。 

等時焼鈍過程を多成分解析した結果を Fig.4-17 に示す。473 K までは Fig.4-12

と同様の結果であった。523 K から 186 ps の新たな陽電子寿命成分が現れた。こ

れは NdNi5 の Fig.4-3 の結果と一致する。このことから LaNi5 中でも空孔の移動

により転位ループも形成されることが明らかとなった。この転位ループは 723 K

から回復し始めた。Fig.4-12 ではこの陽電子寿命成分は検出できなかったが、

Fig.4-11 では 773 K で陽電子寿命値は減少している。Fig.4-12 で検出できなかっ

たのは、装置の分解能が悪かったためである。973 K でも転位による相対強度が
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Fig.4-17 PCT 測定後の LaNi5 の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 

(多成分解析) 



非常に高く高密度の転位が形成されていることを示している。 

陽電子寿命及び PCT 同時その場測定における多成分解析の結果を Fig.4-18 に

示す。水素化直後の H/M = 0.1 付近ですでに転位による陽電子寿命成分が現れた。

これは Kim らによる TEM 観察による結果と一致する[10],[11]。さらにこのときす

でに相対強度が 90%と非常に高く高密度の転位が形成されていることを示して

いる。この結果は synchrotron powder diffraction による E. Wu らの結果とも一致

する[4]。H/M = 0.2 において 200 ps と非常に大きな値を持った新たな陽電子寿命

成分が現れた。これは Fig.4-12 の結果を踏まえると 2～3 重空孔である。水素化

が進行するとこの陽電子寿命成分の陽電子寿命値はほとんど変化せず一定で、

相対強度だけが徐々に増加した。すなわち空孔集合体のサイズは変化せず濃度

だけが増加したことがわかる。水素化で初めから空孔集合体を形成するとは考

えられず、もう少し低濃度側から単空孔の形成は生じているはずである。しか

し、転位と空孔の陽電子寿命値の差は小さいため、単空孔成分は分離できなか

った。 

様々な水素濃度の試料について等時焼鈍を行った結果を Fig.4-19 に示す。

Fig.4-15 ですでに平均陽電子寿命値が飽和していた H/M = 0.65 の試料について

も 423 K から空孔のクラスタリングが観察された。また 773 K と 923 K で陽電子

寿命値の回復ステージが現れた。この試料についても、1223 K まで焼鈍したが

陽電子寿命値は完全結晶の陽電子寿命値 129 ps より高く、格子欠陥が完全に回
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Fig.4-18 296 K での LaNi5 の陽電子寿命及び PCT 同時その場測定 

(多成分解析) 



復することはなかった。 

H/M = 0.38の試料は等時焼鈍前に平均陽電子寿命値は 170 psでこれもFig.4-15

に示した結果とほぼ同じ値となった。この試料も 473 K から空孔のクラスタリ

ングを示す陽電子寿命値の増加・減少が現れた。その後は 155 ps で一定の値を

とり、923 K で陽電子寿命値は一度減少した。この試料についても 1223 K まで

焼鈍したが陽電子寿命値は完全結晶の陽電子寿命値 129 ps より高く、格子欠陥

が完全に回復することはなかった。変化の度合いは H/M = 0.65 や H/M = 1.0 より

小さいが全体的な変化の挙動は一致した。すなわち格子欠陥の種類に違いは無

く、格子欠陥の濃度だけが変化したことがわかる。 

H/M = 0.14 の試料は等時焼鈍前に陽電子寿命値は 140 ps でこれも Fig.4-15 に
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Fig.4-19 様々な水素濃度まで水素化し、その後脱水素化したの LaNi5 の 
等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 

(1 成分解析): (a) H/M = 0.65、(b) H/M = 0.38、(c) H/M = 0.14 



示した結果と一致した。この試料の等時焼鈍における陽電子寿命値変化は、他

の結果に比べてばらつきが大きい。これは、水素化反応が不均一に生じるため

であると考えられる。等時焼鈍でばらつきはあるものの 473 K で陽電子寿命値

が上昇し、空孔がクラスタリングしていることを示唆している。この試料に関

しては 873 K 前後に見られた陽電子寿命値の回復ステージは観察できなかった。

しかし、1223 K においても格子欠陥が完全に回復することは無く、他の試料と

同様の結果を得た。 

これらを多成分解析した結果を Fig.4-20 に示す。脱水素化直後にどの試料につ

いても 150 ps と 200 ps の陽電子寿命成分が現れた。H/M = 0.14 においてもすで

に空孔が形成されていることが明らかとなった。また Fig.4-20(a)、(b)、(c)の水
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Fig.4-20 様々な水素濃度まで水素化し、その後脱水素化した LaNi5 の 
等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 

(多成分解析): (a) H/M = 0.65、(b) H/M = 0.38、(c) H/M = 0.14 



素化直後、空孔集合体の陽電子寿命成分の陽電子寿命値は一定で、相対強度は

水素濃度の増大とともに大きくなった。これは陽電子寿命及び PCT 同時その場

測定の結果とも一致する。このことから空孔集合体は水素化反応と共に形成さ

れ続けていることがわかる。すなわち、水素化物の界面が進行すると、その界

面において転位と空孔が形成されると考えられる。 

Fig.4-20(a)は H/M = 0.65 まで水素化した試料の等時焼鈍の結果である。空孔集

合体の相対強度は充分水素化した試料に比べると 10%ほど小さな値であるが、

それ以外はほぼ同じ結果であった。 

Fig.4-20(b)は H/M = 0.38 まで水素化した試料の等時焼鈍の結果である。空孔成

分の相対強度は約 20%と水素濃度 H/M = 0.65 の試料と比べてかなり低くなって

いる。しかし、全体として陽電子は格子欠陥で飽和しているので 20%という相

対強度は低い値であるとはいえない。その後の焼鈍でこの試料についても 2 種

類の転位成分が検出できた。これら 2 種類の転位の回復挙動は完全に水素化さ

せた時の試料に関して等時焼鈍を行った結果と類似していた。しかし、転位の

陽電子寿命成分で飽和せず、形成される転位の量も減少していることがわかる。 

水素濃度 H/M = 0.14 まで水素化した試料についての等時焼鈍の結果を

Fig.4-20(c)に示した。多成分解析によると、空孔成分の相対強度は約 10%と水素

濃度の減少と共にさらに減少した。この試料でも 200 ps の空孔集合体の陽電子

寿命値は焼鈍温度と共に増加し、クラスタリング挙動を観察できた。従って非

常に低水素濃度 H/M = 0.14 においても空孔が形成されることがわかった。しか

し、この試料は他の試料と違い、欠陥成分が空孔成分と 1 つの転位成分しか検

出できなかった。これは形成される空孔濃度が他に比べて低いため 2 次欠陥で

ある転位ループの形成量が少なく、検出できなかったためである。 

 
4.3.6 熱放出スペクトル 

2.0 K/sec の昇温速度で測定した温度と全圧の温度微分の変化について

Fig.4-21(a)に示す。400 K から全圧の変動、すなわち水素の放出が急激に始まっ

た。しかし、400 K 付近では試料表面に吸着していた水の蒸発による圧力の上昇

も含まれている。水素の放出は 520 K でピークを示した。また 700 K の付近に

小さな水素の放出ピークが観察できた。この結果から水素のトラッピングサイ



トが 2 種類あることが示唆される。 

全圧の変化が水素によるものであることを確認するためにQ-mass を用いた熱

放出スペクトルを測定した。その結果を Fig.4-21(b)に示す。こちらにおいても

450 K 付近から検出強度が上昇し、550 K 付近でピークを示していることが分か

る。立ち上がりの変化が少し高温側にシフトしたのは、水蒸気による変化が含

まれないためである。また、Q-Mass を用いても 700 K 付近にもう一つの水素の

放出ピークが観察された。しかし 550 K のピークで大部分の水素が放出されて

いる。そして 850 K で完全に水素の放出が終了した。スペクトルの形状は E. Wu
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Fig.4-21 熱放出スペクトル(a)全圧の変化、(b)Q-Mass 



らの ThermoGravimetric Analysis のスペクトルと類似していた[23]。 

 

4.4 考察 
4.4.1 水素化に伴う空孔形成 

LaNi5と NdNi5の水素化に伴う格子欠陥形成についての挙動は本質的に等しい

とみなせる。ここでは特に LaNi5 に焦点を絞って議論する。Fig.4-11、Fig.4-16、

Fig4-19 で、すべての試料に関して 473 K から陽電子寿命値は増加し、573 K で

ピークを示し、その後減少した。多成分解析でも空孔成分の陽電子寿命値はこ

の温度領域において 200 ps から増大した。これらは空孔のクラスタリング挙動

であり、水素化によって空孔が導入されたことが明らかとなった。また水素化

に伴い形成される空孔の移動温度は 473 K であった。一方 Fig4-14 に示したよう

に電子線照射により導入された単空孔の移動温度は 373 K であり、水素化に伴

い形成された空孔の移動温度より 100 K ほど低い。これは水素が空孔にトラッ

プされることで、安定化され移動が困難になったためであると考えられる。こ

れは Nb や Ta にプロトン照射を行った結果とも一致する[24]。 

Fig.4-13 に示した第一原理計算による陽電子寿命計算の結果、LaNi5の空孔の

陽電子寿命値は単空孔で 180 ps、空孔集合体のサイズの増大と共に陽電子寿命値

は増加している。LaNi5の単空孔の陽電子寿命値は電子線照射により 160 ps であ

ったので、計算結果は若干高くなった。これは計算において空孔形成に伴う構

造緩和を考慮しなかったためである。水素化に伴い形成された空孔は陽電子寿

命値が 200 ps であったので、第一原理計算の結果を踏まえると 2～3 重空孔であ

ることが明らかとなった。 

ではなぜ水素化直後からこのような空孔集合体が形成されるのかについて検

討する。考えられる理由として 2 点が考えられる。一つは高濃度の空孔が形成

されるためであり、もう一つが局所的な温度上昇に伴う空孔のクラスタリング

である。 

まず前者について考えてみる。水素化で生じた空孔の濃度をトラッピングモ

デルに基づいて算出してみる[25]-[27]。試料中に転位と空孔が存在するとき、以下

の(式 4-1)が得られる[28]。 
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ここで I は相対強度、μは陽電子の比捕獲速度、C は欠陥の濃度を示す。LaNi5

の空孔と転位の比捕獲速度は報告されていないので、一般的な金属における比

捕獲速度を用いることにする。空孔と転位の比捕獲速度はμvac = 1014 s-1 [29],[30]と

μdis = 1 cm2s-1 [31]とした。水素化した LaNi5中の転位密度を E. Wu[3]らは、4.8 × 

1012 cm-2、R. Cerny らは 2.5 × 1011 cm-2と報告している。これらの値から空孔濃

度を求めると、10-2オーダーとなる。これは融点直下における金属の熱平衡空孔

濃度と比較しても 100 倍程高い値である。これだけ高濃度の空孔が存在してい

るため、ランダムに空孔が形成されるとしても、その一部が最近接に形成され

空孔集合体となっていても不思議ではない。 

次に水素化に伴う反応熱でどの程度温度が上昇するか見積もる。LaNi5の水素

化反応の発熱量は 30.1 kJ/molH2 である。比熱の温度依存式は Cp = a + bT + cT-2 + 

dT2であるが、今回は簡単のため Cp = a + bT とする。LaNi5Hxの比熱は 317 K で

0.17 cal/(g・K)、353 K で 0.23 cal/(g・K)であるから、Cp = 0.11 + 0.0015T となる。

そこで発熱量は Q = mCpΔT は m = 438.46、T = 293 K、Q = 90.3 × 103から、水

素化反応によって発生した発熱量が断熱状態ですべて試料の温度上昇に用いら

れたとすると、473 K となる。実際は発熱量がすべて試料の温度上昇に使われる

わけではないが、空孔は水素化物との界面で形成されているので、この界面に

おいては局所的に空孔が移動可能な 373 K 付近まで温度が上昇していても不思

議ではない。そして局所的な空孔の移動により空孔集合体が形成されたとも考

えられる。 

以上のことから 2～3 重空孔の形成に対する理由としてどちらの可能性も考え

られ、原因を明らかにすることができなかった。しかしながら水素化直後に 2

～3 重空孔が形成されても不思議が無いことがわかる。 

陽電子寿命測定で形成される空孔は第一原理計算の結果を踏まえると、Ni 空

孔であることがわかった。Ni には 2c サイトと 3g サイトの 2 種類の占有サイト

がある。しかし第一原理計算の結果これらの陽電子寿命値はほとんど違いが現

れなかったため、どちらのサイトの空孔が優先的に形成されているか陽電子寿

命測定から判断することは困難である。しかし Nakamura らや R. Cerny らは、水



素化・脱水素化した LaNi5の格子定数の c 軸方向は増加するが、a 軸方向は減少

すると報告している[5],[6]。この結果を踏まえると、a 軸方向だけが減少している

ので、形成された空孔のサイトは a 軸方向の格子定数を減少させるようなサイ

トである。La の 1a サイトに空孔を導入すると、a 軸・c 軸の両方を減少させる。

Ni の 3g サイトに空孔を導入すると、c 軸は収縮するが a 軸は底面の La と 3c サ

イトの Ni が収縮することがないので、a 軸には変化が生じない。Ni の 2c サイト

に空孔を導入すると、c 軸は変化することなく、底面が収縮すなわち a 軸が収縮

すると考えられる。従って水素化で Ni の 2c サイトに空孔が優先的に導入され

ると考えられる。 

ではなぜ空孔が導入されたかについて検討する。水素化によりミスフィット

転位が導入されることは一般的で様々な金属や合金のTEM観察で報告されてい

る。そこでミスフィット転位同士の転位間反応により空孔が形成されたのでは

ないかとも考えられる。しかしながら LaNi5の水素化により形成される転位は

1/3< 1102 > { 1010 }であり、この転位は室温において活動することはないと H. 

Inui らにより報告されている[9]。従って水素化により導入された転位同士の転位

間反応により空孔が形成されることは考えられない。 

PCT－陽電子寿命 In-situ 測定の多成分解析の結果、水素化初期から空孔が形

成され、さらに水素濃度の増加と共に空孔集合体の相対強度が増加し続けた。

このことから水素化反応と共に空孔の形成が連続的に進行していることがわか

る。水素化反応は水素化物相の界面が連続的に結晶粒の内部へとに進行するこ

とで起こる。そこで水素化物と母相の界面では常に体積変化を緩和する必要性

があり、この界面の体積緩和のために空孔が形成されていると考えられる。こ

のように析出物の体積変化を緩和するために空孔が形成されるという現象は規

則・不規則相変態において Shirai らにより報告されている。今回観察された空孔

形成はこの相変態誘起空孔形成メカニズムで説明可能であると考えられる。水

素化に伴う歪により空孔が形成されるのであれば、ミスフィット転位の形成原

因と同一である。空孔形成エネルギーは転位の形成エネルギーと比較して小さ

い[32]。従って歪みの小さな領域においては、形成エネルギーの小さな空孔が形

成され、歪みが大きくなると転位の形成に遷移するのではないだろうか。この

ことは H/M = 0.18 まで水素化した NdNi5の結果(Fig.4-5)も示唆している。水素化



に伴う空孔形成のメカニズムについての詳細は第 6 章で説明する。 

 
4.4.2 残留水素の格子欠陥へのトラップ 

水素がどのようなサイトにトラップされているのかについて検討する。

Fig4-21 に示す熱放出スペクトルの結果、水素の放出ピークは 520 K と 700 K で

生じており、その大部分は 520 K のピークで起こった。E. H. Kisi らは

Thermogravimetric Analysis および圧力変化と格子定数の比 c/a の変化から 500 K

前後の水素の放出は格子定数を変化させる格子欠陥(転位ループ、空孔、格子間

原子、双極子、小さな析出物)にトラップされた水素ではないかと報告している

[23]。Fig4-17 に示す格子欠陥の熱的安定性の結果、空孔が 473 K から移動及びク

ラスタリングが起こり、723 K から空孔の 2 次欠陥である転位ループの回復が生

じたことがわかった。このことから 520 K での大部分のトラップされていた水

素は空孔に、また 700 K で放出された水素は空孔 2 次欠陥である転位ループに

トラップされていたことが明らかとなった。2 次欠陥の転位ループは空孔の移動

により形成される。従って 2 次欠陥の転位ループから放出された水素も空孔に

トラップされていた水素である。すなわち残留水素は空孔にすべてトラップさ

れていると考えられる。 

またこれら格子欠陥の相対強度は水素の放出温度領域で減少している。従っ

て残留水素はこれらトラッピングサイトから脱離することで放出されるのでは

なく、空孔とペアで移動し、空孔がシンクスに消滅することで放出されること

がわかった。Shirai ら[33]は Si 中の He 原子の放出についても同様の実験を行い、

トラッピングサイトである空孔と He がペアで移動し、He が放出されることを

明らかにしており、今回の結果とも一致する。 

格子間の水素の放出温度とトラップサイトからの水素の放出温度を調べるこ

とにより、トラップサイトにおける水素のトラッピングエネルギーを算出する

ことが可能である[34]。Zuchner らは電気化学的手法で水素の拡散エネルギーを

38 kJ/mol と報告している[35]。Asano らは近年低温からの熱放出スペクトルを測

定することで、格子間の水素の放出温度が 297 K であると報告している[36]。こ

の結果と今回測定した熱放出スペクトルから明らかとなった空孔集合体からの

水素の放出温度 520 K であることを踏まえ、トラッピングエネルギーを算出す



ると 28 kJ/mol となる。これは Asano らの水素の放出法により報告された欠陥に

よるトラッピングエネルギー37 kJ/mol と良い一致を示した[37]。また Besenbacher

ら[38]が求めたNi中の空孔における水素のトラッピングエネルギーの値ともほぼ

一致する。このことからも残留水素は空孔にトラップされていることがわかる。 

 

4.5 結論 
AB5 型水素吸蔵合金の水素化過程により形成される格子欠陥について陽電子

寿命測定を用いて研究を行った。その結果得られた結論を以下に示す。 

1. AB5型構造の NdNi5と LaNi5は組成のずれを構造空孔の導入で構造を維持

するのではなく、不正原子により構造を維持することが明らかとなった。 

2. AB2型水素吸蔵合金だけでなく、AB5型水素吸蔵合金においても水素化に

より大量の空孔が形成されることが明らかとなった。また LaNi5の空孔及

び水素化により導入された空孔の移動温度はそれぞれ 373、423 K であり、

水素により空孔が安定化されることが明らかとなった。 

3. 水素化による空孔は水素化物の形成初期から起こることが明らかとなっ

た。また水素化物の界面の進展に伴い空孔が形成されることが明らかとな

った。 

4. 残留水素は空孔及び 2 次欠陥である転位ループにトラップされることが

明らかとなった。また水素の放出は、空孔と水素がペアとなりシンクスへ

移動することで生じることがわかった。 
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第 5 章 LaNi5合金の第 3 元素(Al, Co, Mn)添加効果 
5.1 緒言 
第 1 章で説明したように一般的に水素吸蔵合金は水素との親和性の良い元素

と水素との親和性の悪い元素とで構成されている。このような 2 種類の元素で

作製された合金はよく水素を吸蔵・放出することが知られている。しかし、2 元

系合金で水素吸蔵量の優れた合金が作製できたとしても、水素化反応速度や繰

り返し水素吸蔵・放出特性、また電池として使用する場合は耐アルカリ性など

様々な水素化特性において優れているとは限らない。そこで使用用途に応じた

特性の改善が必要となる。 

その特性改善として化学量論組成から組成をずらしたり、第 3 及び第 4 元素

を置換したりする方法がとられている。Ni 原子の一部を第 3 元素で置換した

LaNi5-xMx 合金では水素吸蔵圧力が低下したり[1]、繰り返し水素吸蔵・放出特性

が向上したりする[2][3]。しかし、プラトーの平坦性の悪化や吸蔵量の減少などの

デメリットも同時に現れる[4]-[6]。これは元素の置換により幾何学的及び電子的な

因子が PCT 特性に影響を及ぼすためであると言われている。 

初期活性化特性や繰り返し水素吸蔵・放出特性は、結晶の乱れに非常に敏感

であると考えられる。すなわち水素化で導入される格子欠陥が特性に大きく寄

与すると考えられる。そこで、第 3 元素の置換が格子欠陥形成に及ぼす影響が

理解できれば、これらの特性を改善するのに大きな役割を果たすと考えられる。

しかしながら、このような置換元素が格子欠陥形成に及ぼす影響についてはほ

とんど研究されていない。そこで本章では LaNi5合金に Al、Co、Mn を置換した

LaNi4.5M0.5 合金の水素化に伴う格子欠陥形成について研究することを目的とし

た。 

 

5.2 実験方法 
試料は LaNi5実用材を生産している中央電気工業株式会社に製造依頼した。溶

解方法は高周波溶解である。溶解後、1373 K で 10 時間の均質化焼鈍を行った。

これらの試料を放電加工機により 2 g 程度のサイズに切り出した後、電解研磨を

行った。電解研磨は、メタノールと過塩素酸を 4：1 の割合で混合した溶液中で、

253 K で約 8 V の電圧を印加して行った。研磨後、陽電子寿命測定を行い、格子



欠陥成分が検出されない完全焼鈍体であることを確認した。 

室温で水素圧 7 MPa の条件で保持することで水素化を行った。水素化により

圧力が減少すると水素を 7MPa まで充填し、水素化反応が充分に完了するまで 7 

MPa で保持した。水素化後、ロータリーポンプで真空排気することで、脱水素

化を行った。脱水素化後の試料について等時焼鈍を行い、その過程の陽電子寿

命測定を室温にて行った。573 K までの焼鈍は拡散ポンプで真空排気を行いなが

ら、623 K 以降はシリカチューブに真空封入し焼鈍を行った。焼鈍温度範囲は

373～1173 K で、温度間隔は 50 K で、焼鈍時間は 900 s の条件である。 

水素化に伴う微粉化に及ぼす置換元素の影響を調べるために、水素化直後の

試料について粒度分布測定を行った。測定は湿式のレーザー回折式装置で行っ

た。 

また水素化前のバルク試料について微小硬度計を用いて硬さ測定を行った。

さらに水素と空孔の相互作用を調べるために水素化直後の試料について熱放出

スペクトル測定を行った。測定範囲は室温から 1173 K で、昇温速度は 3.3 K/min

であった。 

 

5.3 実験結果 
5.3.1 格子欠陥形成に及ぼす影響 

水素化前の LaNi5、LaNi4.5Co0.5、LaNi4.5Al0.5 と LaNi4.5Mn0.5 の陽電子寿命値は

それぞれ 126、121、129 と 125 ps と低い値で、元素の置換を行ってもそれほど

大きな陽電子寿命値の差は見られなかった。 

一度水素を吸蔵・放出させた LaNi4.5M0.5(M = Al, Co, Mn)に等時焼鈍を行った

際の陽電子寿命値の変化を Fig.5-1 に示す。すべての試料において陽電子寿命値

は水素化前に比べて 50 ps 以上増加した。第 4 章において説明した LaNi5の 2 元

系の場合と同様に陽電子寿命値の増加は水素化によって格子欠陥が形成された

ことを示している。水素化直後の LaNi4.5Co0.5 の陽電子寿命値は LaNi5 の陽電子

寿命値 198 ps とほぼ同じ値であったが、LaNi4.5Al0.5 と LaNi4.5Mn0.5の陽電子寿命

値は LaNi5と比べて 20 ps も低かった。水素化前の陽電子寿命値は元素置換によ

って数 ps しか変化していないので、格子欠陥の陽電子寿命値も元素置換により

大きく変化するとは考えにくい。従って水素化直後の陽電子寿命値にこれほど



の違いが見られたのは、形成される格子欠陥の種類や量が異なるためと考えら

れる。 

等時焼鈍を行うとすべての試料において 473 K から空孔のクラスタリングに

よる陽電子寿命値の増加が現れた。このことからどの元素を置換した場合も、

水素化により空孔が形成されることが明らかとなった。 

また全温度領域において変化の程度の違いはあるが、すべての試料の等時焼

鈍における陽電子寿命値の変化は、LaNi5と類似の変化を示した。このことから

形成される格子欠陥の種類には置換元素は影響を与えないことが示唆される。 

LaNi4.5Co0.5 の陽電子寿命変化は全温度領域において LaNi52 元合金とほぼ一致

し、Co の置換は格子欠陥形成に対してほとんど影響を及ぼさないことが明らか

となった。しかし LaNi4.5Al0.5 と LaNi4.5Mn0.5は水素化直後の陽電子寿命値が 20 ps

低いだけでなく、等時焼鈍過程における空孔のクラスタリングの度合いも非常

に小さいことから、格子欠陥、特に空孔の形成が抑制されたことが想像される。

どの試料においても、1223 K の焼鈍では格子欠陥は完全には回復しなかった。 

置換元素が格子欠陥形成に及ぼす影響をより詳細に調べるために Fig.5-1 で得

られた結果について陽電子寿命の多成分解析を行った。その結果を Fig5-2 に示

す。 

Fig.5-2(a)に示すように LaNi5では水素化直後から 160 ps の転位における陽電

子寿命値と 220 ps の空孔集合体における陽電子寿命値が現れた。空孔集合体の
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Fig5-1 室温で水素化した LaNi4.5M0.5 合金 (M = Al, Co, Mn) の 

等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 



相対強度はおよそ 50%であった。この空孔集合体の陽電子寿命値は 423 K から

増大し、空孔のクラスタリングが観察できた。また 1073 K の焼鈍までは陽電子

が飽和する量の転位が試料中に残存していた。転位は 1223 K まで焼鈍を行って

も完全に回復することはなかった。 

Fig.5-2(b)に示すように LaNi4.5Co0.5 も水素化直後から 160 ps の転位における陽

電子寿命値と 220 ps の空孔集合体における陽電子寿命値が現れた。しかし空孔

集合体の相対強度が LaNi5に比べて 10%低かった。LaNi52 元合金と同様に、423 

K から空孔集合体の陽電子寿命値が増大し、クラスタリングしていることがわ

かる。全般的に LaNi4.5Co0.5 は LaNi52 元合金に近いことが明らかである。 

LaNi5は 1073 K まで陽電子が飽和するだけの転位が試料中に残存しているに
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Fig.5-2 室温で水素化した LaNi4.5M0.5 合金の等時焼鈍過程における 
陽電子寿命変化 (a)LaNi5、(b)LaNi4.5Co0.5、(c)LaNi4.5Al0.5、(d)LaNi4.5Mn0.5 



もかかわらず、LaNi4.5Co0.5は 873 K からすでに母相の陽電子寿命成分が現れた。

一般的に転位や空孔の移動温度は元素の置換により高温側にシフトすることが

知られているが、低温側にシフトすることはない。そのことを踏まえると、873 

K で母相の陽電子寿命成分が現れたのは、形成された転位の密度が LaNi5に比べ

て低いためである。Fig.5-1 では顕著な差は見られなかったが、空孔集合体の相

対強度が低いことや母相の陽電子寿命値が現れる温度が高いことから判断して

LaNi4.5Co0.5 は LaNi5 に比べて形成される格子欠陥の量が比較的少ないことが明

らかとなった。Yamamoto らは TEM 観察[8]で Co 置換が水素化により形成される

転位密度に及ぼす影響が小さいと報告している。また R. Cerny らは Synchrotron 

powder diffraction 測定で[7]LaNi4.25Co0.75において転位密度が Co の置換で 2.5 × 

1011 cm-2から 2.0 × 1011 cm-2に若干減少すると報告している。これらは今回の

結果と対応する。 

Fig.5-2(c) に示したように LaNi4.5Al0.5 においても水素化直後から空孔集合体

と転位による陽電子寿命成分が観察できた。空孔集合体の相対強度は 30 %と

LaNi4.5Co0.5 に比べてもさらに低く、形成された空孔の濃度が低いことがわかる。

また母相の陽電子寿命成分は 773 K からすでに現れた。これは LaNi5と比較する

と 350 K、LaNi4.5Co0.5 と比較すると 100 K も低い。このことからも形成される転

位密度が LaNi5 や LaNi4.5Co0.5 と比べてかなり低いことが明らかとなった。これ

は Al 置換により水素化で形成される転位密度が極端に減少するという R. Cerny

らや Yamamoto らの結果とも一致する[7], [8]。また Nakamura らは In-Situ X 線回折

測定の結果、LaNi5 で観察された異方性のピークブロードが Al 置換では観察で

きず、転位密度の減少が生じていると報告しており、本研究の結果と一致する[9]。 

LaNi4.5Mn0.5における陽電子寿命スペクトルの多成分解析は、Fig.5-1 の 1 成分

解析において全温度領域で variance の値がかなり高かったにも関わらず、523～

673 K の温度範囲でしか行うことができなかった。解析ができた部分の結果を

Fig.5-2(d)に示す。Fig.5-1 で陽電子寿命値が上昇し始めた 523 K から現れた新た

な陽電子寿命成分の陽電子寿命値が焼鈍温度と共に増大した。すなわち空孔の

クラスタリングを示す。従って LaNi4.5Mn0.5にも水素化で空孔が形成されること

が明らかとなった。 

 



5.3.2 微粉化に及ぼす影響 

置換元素が微粉化に及ぼす影響を調べるために、水素吸蔵・放出後に粒度分

布測定を行った結果を Fig.5-3 に示す。水素化前の試料の形状はバルクである。

水素化した各試料の粒径は、LaNi5で 50 μm、LaNi4.5Co0.5 で 70 μm、LaNi4.5Al0.5

で 17 μm、LaNi4.5Mn0.5で 18 μm にピークが現れた。また LaNi5と LaNi4.5Co0.5 の

ピークは非常にブロードで微粉化が生じた粉末とそれほど微粉化されていない

粉末に分かれた。LaNi4.5Al0.5 と LaNi4.5Mn0.5のピーク幅は非常にシャープですべ

ての粉末が微粉化されたことがわかる。すなわち Al と Mn の置換は LaNi5や Co

置換に比べて微粉化を促進させる働きがあることがわかった。Al と Mn の置換

は格子欠陥の形成を抑制していたので、微粉化も抑制されるのではないかと予

想していたが、その予想とは逆の結果となった。Al や Mn の置換は結晶の脆化
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Fig.5-3 室温で水素化した LaNi4.5M0.5 合金の粒度分布測定 
(a)LaNi5、(b)LaNi4.5Co0.5、(c)LaNi4.5Al0.5、(d) LaNi4.5Mn0.5 



を促進していると考えられる。 

 
5.3.3 硬度に及ぼす影響 

元素置換が機械的特性に対して与える影響を調べるために、硬さ測定を行っ

た結果を Fig.5-4 に示す。水素化で形成される転位は 1/3< 1102 > { 1010 }で、塑

性変形で形成される転位は<0001>{ 0110
_

}である。水素化で形成される転位は室

温で活動することはない[10]。ここで、硬さ測定から得られる転位の形成しやす

さはあくまで<0001>{ 0110
_

}転位の形成しやすさではあるが、今回は便宜上これ

を水素化で形成される転位の形成しやすさの指標とみなす。 

Al や Mn を置換すると同じ荷重に対して LaNi5 に比べて変形量が少なく、硬

さが増大したことがわかる。Co 置換材は LaNi5 に比べて若干変形量が大きくな
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Fig5-4 LaNi4.5M0.5 合金の微小硬度測定 
(a)LaNi5、(b)LaNi4.5Co0.5、(c)LaNi4.5Al0.5、(d) LaNi4.5Mn0.5 



る結果となった。このことから Al や Mn の置換は塑性変形を困難に、すなわち

転位の形成を困難にし、Co の置換は転位の形成を若干容易にしていることが明

らかとなった。これは試料の製造元である中央電気工業株式会社による同一の

試料に対する Vickers 硬度測定の結果ともほぼ一致する。しかし、Sakai ら[11]に

よる Vickers 硬度測定の結果 LaNi4.5Al0.5 は LaNi5と比較して硬さが顕著に減少し

ており今回の結果とは反する結果となった。 

 
5.3.4 水素トラップに及ぼす影響 

水素と空孔の相互作用を調べるために熱放出スペクトルを測定した。その結
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Fig.5-5 室温で水素化した LaNi4.5M0.5 合金の熱放出スペクトル 
(a)LaNi5、(b)LaNi4.5Co0.5、(c)LaNi4.5Al0.5、(d) LaNi4.5Mn0.5 



果、すべての試料における水素の放出スペクトルは 500 K 付近に大きなピーク

と 700 K 付近のブロードな小さなピークの 2 つのピークが現れただけで、置換

元素による大きな差は観察できなかった。このことから元素置換を行っても水

素化により新たな種類のトラッピングサイトが形成されたり、トラッピングエ

ネルギーを大きく変えたりするような効果は無いことが明らかとなった。4 章で

示したようにこの 500 K の水素放出ピークは空孔集合体の移動温度、700 K の水

素放出ピークは転位ループの回復温度と一致している。このことから、置換し

た試料の陽電子寿命スペクトルの多成分解析において転位ループ成分は分離で

きなかったが、熱放出スペクトル測定から転位ループタイプの 2 次欠陥も焼鈍

過程において形成されることがわかった。 

 

5.4 考察 
陽電子寿命測定の結果、Al, Co, Mn 置換のいづれの場合も空孔が形成されるこ

とが明らかとなった。R. Cerny ら[7]は LaNi5や置換した合金の水素化前後の格子

定数の変化を測定し、固溶水素が残存しているにも関わらず a 軸が減少すると

報告している。転位ループ、空孔、双極子、小さな析出物などが存在すると格

子定数が減少するので、彼らは転位ループか双極子が水素化により形成されて

いると結論している。本研究において LaNi5や第 3 元素添加した合金は水素化に

より空孔が形成されることが明らかとなったので、この格子定数の減少の要因

は彼らが報告した転位ループや双極子の形成によるものではなく、空孔形成に

よるものであることが明らかとなった。 

形成される空孔の濃度が第 3 元素の置換によりどの程度影響を受けるのかに

ついて求める。算出方法は 4 章と同様の方法である。R. Cerny らは LaNi5、Co

置換材とAl置換材の転位密度がそれぞれ 2.5 × 1011、2.0 × 1011と 0.29 × 1011 

cm-2であると報告している[7]。これらの値を陽電子寿命測定結果に適用して空孔

濃度を求めると、LaNi5、Co 置換材、Al 置換材ではそれぞれ atomic fraction で 0.2、

0.13 と 0.01%となる。Al を置換すると格子欠陥形成が抑制されるが、なお 0.01%

と非常に高濃度の空孔が形成されている。今回の結果、Al や Mn の置換は転位

だけでなく空孔の形成も、大きく抑制し、Co を置換してもあまり大きな影響が

ないことが明らかとなった。では置換元素の種類でなぜこのように大きく影響



を受けるのかについて検討する。 

水素化による体積膨張はどの元素置換の場合も 20%前後と非常に大きく、元

素置換によってそれほど違いがない[11],[12]。従って格子欠陥の形成が抑制された

原因は、第 3 元素の置換により体積膨張が軽減されたためとは考えにくい。水

素化による体積膨張による歪は、格子欠陥形成だけでなく、微粉化によっても

緩和される。どちらの緩和機構が優先的に働くかを考える必要がある。 

粒度分布測定の結果、Al や Mn を置換するとかなり微粉化が促進されること

が明らかとなった。すなわち Al や Mn の置換は、格子欠陥の形成ではなく主と

して微粉化により体積膨張歪を緩和していると考えられる。材料の硬度は塑性

変形のしやすさを表す。すなわち転位の形成のしやすさを示すと考えられる。

Al や Mn の置換は LaNi5 に比べて硬さが増大した。これは転位の形成エネルギ

ーの増大を意味すると考えられる。そこで転位の形成エネルギーが増大したこ

とで転位が形成されにくくなり、クラックの形成による微粉化が起こりやすく

なると考えられる。すなわち、水素化により導入される歪みエネルギーを転位

の導入で緩和できずにクラックが優先的に導入され微粉化が生じたと考えられ

る。 

LaNi5の構造は P6/mmm 構造[13]で、La は 1a サイトを、Ni は 2c サイトと 3g サ

イトを占有することが知られている。Fig.5-6 に示す LaNi5の結晶構造で La と

Ni により構成された面上が 2c サイトで、Ni のみで構成された面上が 3g サイト

である。置換した元素の占有サイトは中性子回折により、Co は 2c 及び 3g サイ

トをほぼ均等に占有し、Al や Mn は 3g サイトだけを優先的に占有することが報

：La
：Ni

 
Fig.5-6 LaNi5 の結晶構造 



告されている[5],[14]。3g サイトを優先的に占有した Al と Mn の置換は格子欠陥形

成を抑制した。このことから体積膨張の緩和機構は置換元素の占有サイトで整

理できる。すなわち、3g サイトを優先的に占有するものは脆化を促進し微粉化

し、両サイトを占有するものは格子欠陥の導入による緩和を起こすと考えられ

る。 

Al や Mn を置換すると、繰り返し水素吸蔵・放出特性が改善されると報告さ

れている[2],[3]。しかし、この原因については明らかではなかった。今回の実験に

おいて、Al や Mn を置換すると水素化により形成される格子欠陥の濃度が減少

すること、すなわち結晶性の劣化が小さいことがわかり、繰り返し水素吸蔵・

放出特性は格子欠陥の濃度と密接な関係にあることが明らかとなった。この AB5

系合金の繰り返し水素吸蔵・放出特性は格子欠陥の濃度を制御することで改善

が図れることが明らかとなった。またその制御方法として置換元素の占有サイ

トの制御が重要であることがわかった。 

NottenらはLa(Ni,Cu)5+α合金においてCuの濃度や組成のずれαを大きくするこ

とで水素化物を形成せず、水素固溶体のまま多量の水素を吸蔵・放出できるこ

とを報告している[15]。この合金は非常に良好な繰り返し水素吸蔵・放出特性を

有している。以下の章で示すが、水素化物を形成しない水素化の場合転位や空

孔が形成されないことが明らかとなった。すなわち La(Ni,Cu)5+α合金においても

水素化により格子欠陥が形成されないことが予想される。繰り返し水素吸蔵・

放出特性の劣化は格子欠陥形成に伴う結晶性の劣化に大きく影響されると考え

られる。従って La(Ni,Cu)5+α合金において繰り返し水素吸蔵・放出特性が良好な

理由として結晶性の劣化が小さいためであると考えられる。 

元素置換を行った LaNi4.5M0.5(M = Al, Co, Mn)合金の熱放出スペクトル測定の

結果、空孔にトラップされた水素の放出温度は置換元素により影響を受けなか

った。従って空孔による水素のトラッピングエネルギーはこれらの元素置換に

より影響を受けないことがわかった。放出法などで求められる水素の拡散係数

は、NMR などの結果と比較すると空孔トラップによる遅延効果が現れると考え

られる。実際浅野らは NMR に比べて拡散係数が遅延する効果を報告しており[16]、

今回の結果とよく対応する。 

 



5.5 結論 

水素化により導入される格子欠陥形成に及ぼす第 3 元素(Al, Co, Mn)置換の影

響について検討を行った。その結果得られた結論は以下のとおりである。 

1. Al, Co, Mn を置換しても水素化により大量の空孔が形成される。 

2. 3g サイトを優先的に占有する Al や Mn を置換すると、LaNi52 元合金と比

較して水素化による格子欠陥の形成は抑制されるが、2c サイト及び 3g サ

イトの両方を占有する Co 置換の場合は LaNi52 元合金の場合とほぼ等しい。 

3. Al や Mn の置換は結晶を脆化させ、水素化により微粉化されやすくなる。 

4. 第 3 元素の置換を行っても、残留水素の放出スペクトルには変化が起こら

ず、水素と空孔の結合エネルギーは変化しない。 
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第 6 章 純 Pd 及び Pd‐Ag 合金の水素化 

6.1 緒言 
前章までに述べたように、LaNi5の水素化において発見した空孔形成は、結晶

構造や構成元素に依らない一般的な現象であることがわかった。さらに、水素

化物の形成初期から水素化物の成長と共に空孔形成が生じることがこれまでの

章で明らかとなった。これらのことから空孔形成は水素化物への相変態と密接

に関与していると考えられる。 

Shirai らは相変態誘起空孔形成メカニズムを提案している[1][2]。これは Cu3Au

や Ni3Fe の規則・不規則相変態において発見された空孔形成現象を説明するため

に提案された新たな空孔形成メカニズムである。この空孔形成の起源は第 2 相

の析出に伴う内部歪であり、規則・不規則相変態に限らず析出物と母相に大き

な体積変化が生じるような相変態では内部歪を緩和するために空孔が必然的に

形成されるだろうと推測している。水素化物への相変態は変態時に数 10%もの

体積変化が生じるため、水素化に伴う空孔形成も析出物の形成に伴う大きな内

部歪を原因とする相変態誘起空孔形成である可能性が高い。水素化に伴う空孔

形成と内部歪との関係を明らかにするため、純 Pd 及び Pd-Ag 合金において水素

化・脱水素化の実験を行った。 

Pd は、室温では水素化物を形成するが、高温で水素化を行うと miscibility gap 

(水素固溶体と水素化物との2相共存領域)を通らずに水素固溶体のまま水素を吸

蔵できる[3]。この際の臨界点温度(水素化物を形成せずに、水素の吸蔵を行うこ

とができる最低の温度)は 569 K である。また Pd に Ag が固溶した Pd1-xAgxは、

Pd と同様の水素吸蔵特性を有するが、Ag の濃度が増大すると臨界温度は低下し、

x = 0.3 まで増大すると臨界温度は 163 K まで減少し、室温においても miscibility 

gap を通らない水素吸蔵が可能である[4]。このような特性を有する Pd および

Pd1-xAgxを用いれば(1)miscibility gap と空孔形成の関係、(2)水素放出過程におけ

る空孔形成を明らかにすることが可能である。 

 

6.2 実験方法 
試料作製 

測定用試料は田中貴金属より購入した板状で純度 99.99%の Pd である。この板



状試料を所定のサイズ(各種実験により異なるため詳細は以下に記載)に切り出

し、歪取り焼鈍を行った。歪取り焼鈍ではシリカチューブに真空封入し 1173 K、

4 時間保持した後炉冷を行った。歪取り焼鈍後、陽電子寿命測定を室温にて行い、

格子欠陥の濃度が検出限界以下であることを確認した。またこのとき得られた

陽電子寿命値を以後の解析時における標準値とした。 

 
圧延 

Pd の空孔と転位の回復温度を調べるために試料に圧延を行った。圧延に用い

た試料のサイズは 50 × 10 × 2 mm3である。この試料を圧下率 20%の圧延を

室温にて行った。圧延を施した試料から 10 × 10 mm2 の試験片を 2 枚放電加工

により切り出した。 

 
焼鈍 

圧延により導入された格子欠陥の熱的安定性を調べるために等時焼鈍を行い、

その過程において陽電子寿命測定を室温で行った。等時焼鈍は 323 ~ 548 K まで

は 25 K 間隔で 900 s の間オイルバスに入れることで行った。また、573 K 以降は

50 K 間隔で 1800 s の条件でシリカチューブに真空封入することで行った。 

 
水素化 

室温で水素圧力 7 MPa、保持時間 1.7 × 102 ks の条件で水素化を行った。試

料のサイズは 10 × 10 × 0.5 mm3である。水素化後、ロータリーポンプで真空

排気することで脱水素化し、水素化により導入された格子欠陥の熱的安定性を

調べるために等時焼鈍を行い、その過程において陽電子寿命測定を室温で行っ

た。 

Pdの臨界温度569 Kよりも50 K程高い623 Kにて水素の吸蔵・放出をさせた。

試料のサイズは 10 × 10 × 0.5 mm3である。このときの水素化条件は水素圧力

7 MPa、保持時間 14.4 ks である。その後、ロータリーポンプで 600 s の間真空排

気し、試料を容器ごと氷水中に急冷した。水素放出後陽電子寿命測定を行った。

このとき導入された格子欠陥の熱的安定性を調べるために等時焼鈍を行い、そ

の過程において陽電子寿命測定を行った。 

次に同様の条件で水素化し、水素圧を 5MPa 以上に保持したまま試料温度を室



温にまで徐々に冷却した。試料を大気中に取り出し、陽電子寿命測定を行った。

その後電気化学的手法を用いることにより試料中の水素を放出させた。使用し

た電解セルの模式図を Fig.6-1 に示す。電解液は 6 M の KOH、正極には

NiOOH/Ni(OH)2、参照極には Hg/Hg0 を用いた。放電電流密度は 1～10 mA/g と

した。水素放出後陽電子寿命測定を行った。水素放出過程により導入された格

子欠陥の熱的安定性を調べるために等時焼鈍を行い、その過程において陽電子

寿命測定を行った。 

 
PdxAg1-x 

Pdの臨界温度は 573 Kと空孔の移動温度 323 K(6.3.1を参照)に比べ非常に高い。

そのため 2 相共存状態を経由しない条件で水素化・脱水素化した際に、空孔が

形成されるかどうかを調べることはできない。Pd の臨界温度は Ag の添加によ

って低下する[4]。そこで PdxAg1-xの臨界温度を制御し、miscibility gap を通らず、

水素を吸蔵させた際の空孔形成について検討を行った。 

試料のサイズは 10 × 10 × 0.5 mm3で、組成は Pd1-xAgxの x = 0、0.2、0.25、

0.3 である。これらの試料について 296、373 K において水素化を行った。すべ

ての試料及びすべての温度において水素圧力は 7 MPa とした。また水素化保持

 

Fig.6-1 電解セルの模式図[5]  



時間は 1 ～ 3 day である。水素化後、ロータリーポンプで真空排気し、脱水素

化を行った。その後陽電子寿命測定を行った。 

6.3 実験結果 

6.3.1 Pd 中の空孔と転位の熱的安定性 

圧延を行った試料について等時焼鈍を行った結果を Fig6-2 に示す。Fig.6-2(a)
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Fig.6-2 圧延した Pd の等時焼鈍過程における陽電子寿命変化 
(a)1 成分解析、(b)多成分解析 



の 1 成分解析の結果、圧延前の陽電子寿命値は 106 ps であった。これは第一原

理計算より求めた完全結晶の陽電子寿命値と一致した。圧延を施すと平均陽電

子寿命値は 166 ps まで上昇した。平均陽電子寿命値は 348 K から減少し、423 K

以降ほぼ一定となった。その後 773 K で完全焼鈍体における陽電子寿命値 106 ps

まで大きく減少した。 

さらに詳細に調べるために得られた陽電子寿命スペクトルを多成分解析した。

その結果を Fig.6-2(b)に示す。圧延直後の陽電子寿命スペクトルは 142 と 180 ps

に分解された。第一原理計算によると、Pd 中の単空孔の陽電子寿命値は 182 ps

であった。そこで 180 ps の陽電子寿命成分は単空孔によると考えられる。142 ps

は完全結晶の陽電子寿命値 106 ps より長く、単空孔の陽電子寿命値より短いの

で、この成分は転位によるとみなせる。 

323 K から空孔成分の陽電子寿命値は焼鈍温度と共に減少し、398 K で 160 ps

となった。その後陽電子寿命値は一定の値を保ったまま、その相対強度だけが

減少し、723 K で 0 となった。このことからこの 160 ps の陽電子寿命成分は空孔

の移動により形成される 2 次欠陥である転位ループによるものであると考えら

れる。また 142 ps の陽電子寿命成分は 773 K でその相対強度が急激に 0 まで減

少した。 

 
6.3.2 水素化に伴うナノ欠陥構造変化 

Pd を室温で水素化・脱水素化すると、平均陽電子寿命値は 180 ps まで増加し

た。この値は Pd 中の転位の陽電子寿命値 142 ps よりも大きく、Pd 中の単空孔

の陽電子寿命値にほぼ等しい。この結果は水素化により Pd 中に多量の空孔が形

成されたことを示唆している。室温で水素化した Pd の等時焼鈍結果を Fig.6-3(a)

に示す。 

平均陽電子寿命値は 373 K 付近から減少を始め、700 K と 850 K 付近に別の

stage が見られた。923 K において陽電子寿命値は水素化前の完全焼鈍体の陽電

子寿命値にまで回復した。373 K と 700 K での陽電子寿命値の減少は圧延の結果

と一致する。 

この等時焼鈍過程を多成分解析した結果を Fig.6-3(b)に示す。水素化直後の陽

電子寿命スペクトルは 142 ps と 206 ps に分解された。206 ps は単空孔における



陽電子寿命値よりもさらに高い値であり、微小空孔集合体における陽電子寿命

値であると考えられる。 

206 ps の空孔成分は圧延時の結果と同様に、焼鈍温度と共に 160 ps まで減少

し 2 次欠陥である転位ループを形成した。142 ps の転位成分は 700 K 付近で相対

強度が 10%ほど減少するが、なお高い値を示し、923 K で減少し 0 となった。転

位の回復が 2 段階にみられるのは、圧延よりも高密度に転位が形成されるため、

(a) 
400 600 800 1000

100

120

140

160

180

1

2

χ2 q–1
M

ea
n 

Li
fe

tim
e,

 τ
M

 / 
ps

Annealing Temperature, T / K

Pd bulk   106ps
//

//
//

//

 

(b) 
400 600 800 1000

0

40

80

120

160

200

0

50

100

Annealing Temperature, T / K

Po
si

tro
n 

Li
fe

tim
e,

   
   

   
  τ

 / 
ps

R
el

at
iv

e 
In

te
ns

ity
,

   
   

   
   

I (
%

)

vacancy cluster
dislocation
matrix

//

//
//

//

 
Fig.6-3 室温で水素化した Pd の等時焼鈍における陽電子寿命変化 

(a)1 成分解析、(b)多成分解析 



転位同士が絡み合いセル構造を形成し準安定化するものが存在したためと考え

られる。Pd に水素化をおこなうことで高密度の転位が形成されることは E. Ho

らによる結果とも一致する[6]。 

 
6.3.3 水素放出過程における空孔形成 

水素放出過程における格子欠陥形成を調べるため、Pd の臨界点 573 K より高

温の 623 K で水素化・脱水素化を行い陽電子寿命測定を行った。水素化直後に

陽電子寿命値は 20 ps 上昇していた。これは圧延や水素化における陽電子寿命値

の上昇から比べるとかなり小さい。この温度では水素化物を形成しないためミ

スフィット転位や空孔の形成は生じないと予想していたが、陽電子寿命値の増

加が見られた。この原因を調べるため、等時焼鈍を行った。その結果を Fig.6-4

に示した。空孔が移動する 373 K 近傍では陽電子寿命値は変化せず、転位の回

復が見られる 623 K から減少し 773 K において完全焼鈍体の陽電子寿命値とな

った。従って試料中に転位だけが存在していたことを示している。空孔は今回

の水素化温度では移動可能なため、試料中に存在していない。 

この条件では転位が形成されないと H. C. Jamieson ら[7]は報告している。欠陥

形成の原因は、導入した水素ガスが装置上 473 K までしか温度を上げることが

できず、試料に加圧した際に試料温度が臨界温度以下になったためであると考
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Fig.6-4 水素放出(β→α)過程で形成された格子欠陥の熱的安定性 
◆：623 K で水素吸蔵・放出後、▲：623 K で水素吸蔵し、室温で放出後 



えられる。 

623 K で水素化し、水素圧を負荷したまま室温まで冷却し、取り出した直後の

陽電子寿命値は、25 ps 増加した。これは 623 K で水素化・脱水素化を行ったと

きと同様の理由であると思われる。 

その後室温で電気化学的に水素を放出させると、陽電子寿命値は 165 ps まで

上昇した。この水素放出過程で形成された格子欠陥の熱的安定性について調べ

た結果も Fig.6-4 に示した。陽電子寿命値は空孔の回復温度である 373 K から減

少し、さらに転位の回復温度である 673 K と 823 K にも減少が見られた。873 K

において陽電子寿命値は水素化前の完全焼鈍体の陽電子寿命値にまで回復した。

この結果は、室温で水素を吸蔵させたときと全く同じである。この結果から、

水素放出過程においても空孔が形成されることが明らかとなった。673 K と 823 

K に転位の回復も観察されたが、水素放出過程における転位の形成は H. C. 

Jamieson らの TEM 観察の結果とも一致する[7]。 

 
6.3.4  PdxAg1-x の空孔形成に及ぼす水素化経路の影響 

Pd1-xAgx系合金に室温及び 373 K で水素化を行った直後の陽電子寿命値を Ag

濃度の関数として Fig.6-5(a)、(b)に示す。 

Pd の臨界温度は 569 K であり、室温でも 373 K でも臨界温度以下である。ど

ちらの温度で水素化を行っても、陽電子寿命値は大きく増加した。 
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Fig.6-5 (a)室温、(b)373 K で水素化させた Pd1-xAgx 合金の陽電子寿命変化 



Pd80Ag20の臨界温度は330 K (Pd, Pd90Ag10, Pd77Ag23, Pd70Ag30の臨界温度からの

内挿値)であり、臨界温度以下である室温で水素化すると 140 ps まで陽電子寿命

値が増加した。陽電子寿命値の上昇が Pd に比べて小さいのは miscibility gap の

幅が狭くなったため、形成される格子欠陥の量が減少したためである。一方、

臨界温度以上である 373 K で水素化を行うと陽電子寿命値はほとんど変化しな

かった。 

Pd75Ag25の臨界温度は268 K (Pd, Pd90Ag10, Pd77Ag23, Pd70Ag30の臨界温度からの

内挿値)であり、室温でも 373 K でも臨界温度以上である。室温で水素化すると

10 ps 程増加したが variance がほぼ 1 であった。この陽電子寿命値の増加は水素

の侵入による体積膨張によるものである。また 373 K で水素化を行うと陽電子

寿命値はほとんど変化しなかった。 

Pd70Ag30の臨界温度は163 Kである。どちらの水素化温度も臨界点以上であり、

水素化を行っても陽電子寿命値はほとんど変化しなかった。このことから臨界

点以下の温度で水素化を行うと欠陥が形成され、臨界点以上の温度では水素化

を行っても欠陥が形成されないことが明らかとなった。また Ag の添加量の増大

と共に陽電子寿命値の上昇も小さくなった。これは同一の水素化温度の場合、

Ag の添加量が増大すると miscibility gap の幅が小さくなり、ミスフィットの度

合いが小さくなるためである。 

Pd75Ag25について臨界温度以下で水素化を行うために電解研磨を行い、試料表
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Fig.6-6 243 K で電解研磨した Pd75Ag25 合金の陽電子寿命変化 



面の酸化・還元反応に伴い発生する水素を利用して水素化を行った。電解研磨

の研磨液はエタノールと過塩素酸とグリセリンを 7 : 2 : 1 で混合した液で、温度

は 243 K である。その結果を Fig.6-6 に示す。その結果、陽電子寿命値は約 20 ps

増加し、variance の値も 1 から大きく離れた。このことは欠陥が形成されたこと

を示す。 

                                          

6.4 考察 

6.4.1 Pd 中の空孔と転位の熱的安定性 

転位及び空孔の種類及びその熱的安定性について検討する。圧延直後の陽電

子寿命値 180 ps は、第一原理計算により求めた Pd 中の単空孔における陽電子寿

命値 182 ps とほぼ等しいことから、空孔における陽電子寿命値である。またこ

の陽電子寿命値は焼鈍温度と共に減少し、160 ps となったが、これは空孔の移動

(a)  (b)  

(c)  (d)  

Fig.6-7 Frank ループ転位のクラスターモデル (a)3 重空孔の xy 平面、 
(b) 6 重空孔の xy 平面、(c) 3 重空孔の xz 平面、(d) 6 重空孔の xz 平面 



による 2 次欠陥の形成を示していると考えられる。転位の陽電子寿命値は単空

孔より短く、完全焼鈍体の陽電子寿命値よりも長い。このことを踏まえると、

やはり 160 ps は転位による陽電子寿命である。また同様の理由から 142 ps も転

位における陽電子寿命値である。 

では 142 ps と 160 ps の陽電子寿命値に対応する転位の種類について考える。

Pd は fcc 構造であり、すべり系は{111}の<110>である。完全転位における陽電

子寿命値はほぼ単空孔と等しい値である。そのためこれら 2 種類の転位は完全

転位であるとは考えにくい。160 ps は空孔の 2 次欠陥であることから Frank ルー

プ(バーガースベクトル：a/3[111])であると考えられる。 

そこで、Frank ループにおける陽電子寿命値を見積もるために(111)に空孔を平

面状に配列させたクラスターモデルにおける陽電子寿命理論計算を行った。こ

のとき用いたクラスターモデルを Fig.6-7(a)、(b)、(c)、(d)に示す。平面的に空孔

を配列し構造緩和を行うと、上下の面が非常に大きく緩和した。また空孔量が

大きくなると緩和量も増大した。このとき得られた転位ループのサイズと陽電

子寿命値との関係を Fig.6-8 に示す。また比較のため 3 次元的にクラスタリング

させた空孔集合体についての計算も行った。6 重空孔では単空孔の陽電子寿命値

183 ps より低い 179 ps となった。今回はクラスターサイズの制約上、これ以上

のサイズの転位ループについて計算は行えなかったが、転位ループのサイズの

0 2 4 6 8
100

150

200

250

300

Number of vacancies at vacancy cluster

Po
si

tro
n 

lif
et

im
e,

 τ 
/ p

s

 

Fig.6-8 (111)における転位ループの陽電子寿命値のクラスターサイズ依存性 



増大と共に陽電子寿命値は 160 ps に近づくと考えている。このことから、やは

り 160 ps の陽電子寿命値は Frank ループと考えられる。なお、Pd における Frank

ループの形成は、M. Victoria et.al.による[8]中性子線照射した Pd の TEM 観察の結

果とも一致する。 

次に 142ps の陽電子寿命成分について考える。142 ps は空孔の陽電子寿命値よ

り短いことから部分転位であると考えられる。Shirai らによりバーガースベクト

ルの大きさと陽電子の消滅速度に相関があることが示されている[9]。142 ps の陽

電子寿命成分が完全転位を分解した Shockley の部分転位(a/6[ 211 ])に起因すると

仮定すると Fig.6-9 に示すように、非常に良い相関が得られた。160 ps の陽電子

寿命値も Frank ループ転位と考えると良い相関が得られる。従って 142 ps は

Shockley の部分転位であり、Pd では転位は部分転位に分解していると考えられ

る。ただ Pd の積層欠陥エネルギーは 180 mJ/m2 とかなり大きな値であるため

TEM により部分転位を観察することは困難だと思われる。空孔、Frank ループ

転位と Shockley の部分転位の消滅温度は、陽電子寿命値や相対強度の変化から

見積もるとそれぞれ 323、473、723 K である。 

次に室温で水素化した際に形成される格子欠陥の種類について検討する。水

素化直後、陽電子寿命スペクトルは 142 及び 206 ps に分解された。142 ps は圧

0 0.5 1

0.005

0.007

0.009

Normalized Magnitude of Burgers Vector

A
nn

ih
ila

tio
n 

ra
te

, λ
 / 

ps
–1

Stair rod

Shockley

Frank

Perfect
(Vacancy)

Lattice

:Au
:Al
:Pd

 

Fig.6-9 陽電子寿命値とバーガースベクトルの相関 



延材の結果も踏まえると、Shockley の部分転位である。206 ps は単空孔の陽電子

寿命値 182 ps よりも高いことから空孔集合体の陽電子寿命値である。従ってや

はり Pd においても水素化を行えば空孔が形成されることが明らかとなった。 

Fig.6-8 の結果から 206 ps は 2 重空孔と 3 重空孔の間の値であることから水素

化直後すでに 2 または 3 重空孔程度まで集合していることがわかる。しかし、

一般的に fcc金属において 2重空孔は単空孔よりも容易に移動することができる

ので、2 重空孔の状態で存在しているとは考えにくい。従って、206 ps は 3 重空

孔による陽電子寿命値であると考えられる。 

ではどの程度の量の空孔が形成されたかについて検討する。空孔濃度は 4 章

でも示したように以下の式[10]で算出することが可能である。 

d
v

d

v

v
v C

I
IC ××
−

=
μ
μ

1
··············································································(式 6-1) 

Cv、Cd は空孔及び転位密度、μv、μd は比捕獲速度で、Iv は陽電子寿命スペク

トルの解析から得られる相対強度である。しかし、この式を用いるためには Cd

が必要である。そこで、(式 6-2)と 623 K における陽電子寿命スペクトルを用い

て、Cdを見積もる。 
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673 K での焼鈍試料における転位密度は約 1011 cm-2となった。また Brook’s の

式より導いた転位密度は 1012 cm-2である[12]。673 K における転位密度は空孔の

回復における転位の上昇運動に伴い転位密度が焼鈍前に比べ減少していること

が考えられる。そこで、今回は Brook’s の式から導いた 1012 cm-2 を用いた。この

値を(式 6-1)に代入すると空孔濃度は 10-3-10-2 となった。この値は融点直下にお

ける空孔濃度と比べて 100 倍程大きな値である。 

 
6.4.2 水素化に伴う空孔形成メカニズム 

なぜ金属が水素化されると空孔が形成されるのかについて検討する。まず純

金属に水素を導入することによる空孔形成に Fukai らにより提案されている



Superabundant vacancy formation メカニズムがある[13]-[15]。これは高温・高水素圧

下(GPa)における現象であり、いくつかの純金属について報告されている。この

メカニズムは、水素が固溶すると水素と空孔との結合エネルギーの分だけ空孔

形成エネルギーが減少することを根拠とする。空孔形成の自由エネルギーGF は

以下に示す式のように表される。 

FHVFF TSVPnBEG −Δ+−= − ····························································· (式 6-3) 

ここで、n は空孔と結合している水素の数、BV-Hは空孔と水素の結合エネルギー

である。従って高温・高水素圧下における熱平衡空孔濃度 C’は以下のように表

される。 
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ここで C は水素がないときの熱平衡空孔濃度である。従って高温・高水素圧下

に保持することで通常以上の熱平衡空孔が形成されるというものである。 

(式 6-4)に Fukai らが空孔濃度の算出に用いた n = 6、BV-H = 0.16、Ef = 1.7eV、

Sf = 0.72k[15]を代入し、室温における空孔濃度の算出を行うと、10-23オーダーと

非常に低い。373 K で算出しても高々10-8 オーダーの空孔濃度にしかならない。

これらは陽電子寿命測定の検出限界以下の濃度であり、今回発見した水素化に

伴う空孔形成を Super abundant vacancy formation メカニズムで説明することは不

可能である。 

一方、本研究によって LaNi5などの水素吸蔵合金の水素化において、空孔濃度

は水素化物の形成と共に増大し、水素化物の形成と密接な関係があることが明

らかとなった。相変態における空孔形成メカニズムとして近年 Shirai らにより提

案されている相変態誘起空孔形成メカニズムがある[1][2]。これは Cu3Au や Ni3Fe

の規則・不規則相変態において観察された特異な空孔形成現象を説明するため

に考えられたメカニズムである。そのメカニズムとは、析出物の形成に伴う歪

エネルギーが空孔が形成されることにより軽減されると言うものである。簡単

に説明するために Fig.6-10 にその模式図を示す。例えば Fig.6-10(a)に示したよう

に母相中の円の部分に格子定数の異なる整合な析出物が析出する場合を考える



Fig.6-10(b)に示すように切り取られた母相の体積と析出物の格子定数が異なる

ため、母相と析出物はそれぞれ界面において応力を受け、Fig.6-10(c)に示すよう

に歪んだ状態になる。この歪エネルギーは以下の式で表される[16]。 

α

αβδμδ
a

aa
VG

−
==Δ ,4 2 ·······························································(式 6-5) 

ここでΔG は歪みエネルギーで、μは剛性率で、δは格子のミスフィットの割

合で、V は析出物の相変態前の体積である。この式から格子定数の異なる析出物

が形成されたり析出物が成長したりすると、系の歪エネルギーが増大すること

がわかる。そこで、小さな析出物に空孔を導入することで、空の格子点が析出

物に形成される。これにより析出物の体積が増大し、自由エネルギーを軽減す

ると言うものである。 

非整合の場合も同様のことが考えられる。この場合、格子のミスフィットよ

りも体積のミスフィットが重要となり、歪エネルギーは以下の式で表される。 

( )
V
VacVfG Δ

=ΔΔ=Δ ,/
3
2 2μ ···························································(式 6-6) 

このような場合においても析出物中に空孔を導入することで歪エネルギーを軽

減することが可能である。非整合界面においては、その界面で空孔を生み出す

際に必要なエネルギーは比較的小さく、より容易に空孔が形成されるものと考

えられる。 

水素化反応は吸蔵・放出において数 10%もの体積変化が生じる。そのため、

(a)  (b)  (c)  

Fig.6-10 整合な析出物の模式図 



この歪みエネルギーはかなり大きなものとなる。この水素化に伴う空孔形成は、

相変態誘起空孔形成の典型例であると考えられる。 

 
6.4.2.1 水素放出過程における空孔形成 

臨界温度以上の 623 K で水素化を行ったが、転位が形成された。これは導入

するガスの温度が 473 K 以上にできないという装置上の問題があり、水素ガス

の導入に伴って試料の温度が臨界温度以下にまで減少したためであると考えら

れる。しかし、この水素化温度は空孔の移動温度に比べかなり高い温度である

ことから、空孔は形成されていても水素化処理中に回復する。実際等時焼鈍に

おいて空孔の移動温度付近で陽電子寿命値は変化しなかったので、試料中に空

孔は存在しないことがわかる(Fig.6-4 参照)。このことを踏まえた上で、水素放出

過程における空孔形成について調べた。 

水素を電気化学的に放出させると、陽電子寿命値が転位による陽電子寿命値

142 ps を超える 165 ps まで増加し、空孔の形成を示唆した。また空孔の移動が

起こる 373 K でこの試料も陽電子寿命値の減少が現れた。このことより水素放

出過程においても空孔が形成されたことが明らかとなった。 

今回観察できた水素放出過程における空孔形成は、水素が試料中から放出さ

れる際に生じた現象であり、水素と空孔の結合数が減少していく。従って水素

と空孔の結合エネルギーにより空孔形成エネルギーが減少し、空孔が形成され

やすくなるという Fukai らの Superabundant vacancy formation メカニズムではや

はり説明が困難である。一方、水素放出過程は、水素化物中に小さな格子定数

を有する母相が形成されるので、相変態誘起空孔形成メカニズムでは説明可能

である。 

 
6.4.2.2 空孔形成と 2 相共存領域との関係 

析出物形成と空孔形成について検討する。室温と 373 K で Pd、Pd80Ag20、

Pd75Ag25、Pd70Ag30 合金を水素化した。その結果をまとめると臨界温度以上の温

度で水素化を行うと空孔が形成され、臨界温度以下の温度で水素化を行うと空

孔が形成されなかった(Fig.6-5 参照)。このことから 2 相共存領域を通過する際だ

け空孔が形成されることがわかる。 



Pd75Ag25 と Pd70Ag30 合金は臨界点が室温以下であるためどちらの温度で水素

化しても空孔の形成は見られなかった。しかし、臨界温度以下の 243 K で電気

化学的に水素化を行うと空孔が形成された。このことから Pd75Ag25 合金でも空

孔が形成されることがわかり、2 相共存領域を通るときだけ空孔が形成されるこ

とを明確に示すことができた。 

これにより上述した(1)水素放出過程においても空孔形成が生じ (2)水素化物

と母相の 2 相共存領域を経由するときだけ空孔形成が生じることを実験的に証

明した。このことから水素化に伴う空孔形成は、相変態誘起空孔形成メカニズ

ムによると結論される。すなわち水素化に伴う空孔形成は水素自身の特性に起

因した現象ではなく、水素の吸蔵・放出に伴う歪みに起因した現象であること

が明らかとなった。 

 

6.5 結論 

水素化に伴う空孔形成のメカニズムを解明するために、Pd、Pd1-xAgx 合金に

様々な条件で水素化及び脱水素化を行った。これにより得られた結論を以下に

示す。 

1. 水素吸蔵過程だけでなく、水素放出過程においても空孔が形成されること

がわかった。また水素化物との 2 相共存領域を通過するときだけ空孔が形

成されることが明らかとなった。すなわち第 2 相の形成に伴う歪が空孔形

成には重要であり、水素化による空孔形成は相変態誘起空孔形成メカニズ

ムで説明が出来ることが明らかとなった。 

2. Pd 中の空孔集合体は 3 次元的なボイドタイプではなく、2 次元的な転位ル

ープタイプである。また転位は部分転位に分解していることが示唆される。 

3. Pd の単空孔、転位ループ、転位の移動温度は 323、473、723 K である。 
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第 7 章 水素誘起アモルファス化現象 
7.1 緒言 
アモルファスとは、「物質を構成する原子の配置が結晶のように長周期規則性

を持たない」ものであり、アモルファス構造をもつ合金が発見されたのは 1960

年の液体急冷による実験である[1]。アモルファス合金はこのように液体または気

体からの急冷によって作製されるだけでなく[2]、液体や気体の状態を経ずに固体

の結晶状態から直接アモルファス合金を作製する固相-固相反応法が近年発見さ

れ、注目を集めている。固相-固相反応法には、(1)電子線照射[3]、(2) メカニカ

ルアロイング(MA：Mechanical Alloying)[4]、(3)メカニカルグラインディング

(MG：Mechanical grinding)、(4) 水素吸蔵(HIA：Hydrogen-induced amorphization)[5]

があり、ほぼ同じ頃(1982-1983 年)に相次いで見出されている。 

水素吸蔵による合金のアモルファス化、つまり水素誘起アモルファス化は、

合金に水素を吸蔵させるだけで結晶状態からアモルファス状態へと変態する非

常に特異な現象である。この現象は L12タイプの準安定 Zr3Rh で 1983 年に Yeh

らによってはじめて報告された[5]。その後、L12、D019、C23、B82、C15 構造を

有する多くの金属間化合物においてこの水素誘起アモルファス化が見出されて

おり、X 線回折、中性子線回折[6]、DSC 測定、電子顕微鏡(TEM)観察[7]、EXAFS[8]

や熱放出スペクトル(TDS)[9],[10]など多くの手法を用いて研究の報告がなされて

いるが、アモルファス化過程の機構についてはまだ明らかになっていない。 

そこで本研究では、アモルファス合金中の自由体積の大きさを評価できる陽

電子消滅法を用いて、水素誘起アモルファス化（HIA）を起こす代表的合金であ

る GdCo2、GdFe2のアモルファス化過程およびその後の結晶化過程での構造変化

とそのメカニズムについて調べ、また MG 法や液体急冷法によって作製した

GdFe2アモルファス合金との比較を行うことを目的とする。 

 

7.2 実験方法 
7.2.1 水素誘起アモルファス 

GdM2(M=Fe, Co)合金（純度：Gd(99.9%), Fe(99.99%), Co(99.95%)）をアーク溶

解により溶製した。試料をシリカチューブに真空封入し、1073 K、605 ks の均質

化処理を行った。歪取り焼鈍後、陽電子寿命測定を室温にて行い、格子欠陥の



濃度が検出限界以下であることを確認した。またこのとき得られたスペクトル

を以後の解析時における標準値とした。 

水素化は以下に示すように各合金とも 2 種類の条件で行い、結晶状態の水素

化物：c-GdM2Hxとアモルファス状態の水素化物：a-GdM2Hxをそれぞれ作製した。 

(1) GdCo2 

 結晶状態の水素化物（c-GdCo2Hx）：373 K、5.0 MPaH2、22 ks 

 アモルファス状態の水素化物（a-GdCo2Hx）：523 K、5.0 MPaH2、22 ks 

(2) GdFe2 

 結晶状態の水素化物（c-GdFe2Hx）：373 K、5.0 MPaH2、22 ks 

 アモルファス状態の水素化物（a-GdFe2Hx）：473 K、5.0 MPaH2、22 ks 

 

各試料の熱的安定性を調べるために等時焼鈍を行い、その過程において陽電

子寿命測定と X 線回折測定を行った。陽電子寿命測定は、室温にて行った。X

線回折装置には理学製 RINT2500 V を用いた。測定には Cu-Kα線を用い、管電

圧：40 kV、管電流：200 mA、ステップ角度：0.02°、スキャンスピード：3°/ min、

測定範囲：2θ=15～90°の条件で行った。 

等時焼鈍は、試料をシリカチューブに真空封入し、50 K 間隔で保持時間 900 s

の条件で行った。焼鈍範囲は c-GdCo2Hx、a-GdCo2Hxでは 373～1023 K、c-GdFe2Hx、

a-GdFe2Hxでは 373～823 K である。 

アモルファス化過程について調べるため、c-GdCo2Hx、c-GdFe2Hx について、

陽電子寿命測定でアモルファス化が観察できた温度近傍で等温焼鈍を行った。

焼鈍温度は c-GdCo2Hxは 498 K で、c-GdFe2Hxが 428、435、448 K である。この

過程においても X 線回折測定及び陽電子寿命測定を行った。 

 
7.2.2 MG 及び液体急冷アモルファス 

均質化処理した GdFe2 をアセトン中で 50 メッシュ以下に粉砕し、ITOH 

LA-PO.4 を用いてメカニカルグラインディング(MG)を行った。MG は、0.2 MPa

の Ar ガス雰囲気中で、sample/ball = 1/10（重量比）、回転速度：150 rpm、処理時

間：200 hr で行った。 

一方、GdFe2 合金を透明シリカチューブに入れ急冷装置にセットした。



Diffusion Pump によりチャンバー内を真空排気後 Ar を導入(400 mmHg)し、高周

波により試料を溶解した。この溶液を Ar ガス(噴出圧力：600 mmHg)により回転

している銅円盤に吹き付けリボンを作製した。用いた銅円盤は直径 200 mm、回

転速度 3000 rpm である。 

MG と液体急冷で作製した試料の熱的安定性を調べるために等時焼鈍を行い、

その過程において陽電子寿命測定と X 線回折測定を行った。ただし、液体急冷

アモルファス合金はリボン状のため X 線回折測定を行わなかった。等時焼鈍は、

試料をシリカチューブに真空封入し、50 K 間隔で保持時間 900 s で行った。焼鈍

範囲は 373K～1073K である。液体急冷試料はリボン形状であるため、リボン状

の試料を重ね合わせて測定を行った。なお線源と試料との間に空間ができない

ように寿命値が既知のCu完全焼鈍材で上下から挟むことにより試料と線源を密

着させて測定した。また、陽電子がアモルファス試料を透過して挟んでいる Cu

で消滅しないように十分な量の試料を重ね合わせた。 

 

7.3 実験結果 
7.3.1 水素誘起アモルファス 
7.3.1.1 水素誘起アモルファス GdCo2 の熱的安定性 

c-GdCo2Hx、a-GdCo2Hxに等時焼鈍を行った際の X 線回折プロファイル及び平

均陽電子寿命値の変化を Fig.7-1(a)、(b)示す。水素化前の GdCo2 は X 線回折測定

より C15 ラーベス相の単相であり、陽電子寿命値は 135 ps であった。水素化直

後のGdCo2の平均陽電子寿命値は 194 psであり、完全結晶に比べて 60 psも高い。

これまでの結果を踏まえると、この平均陽電子寿命値の上昇も空孔及び転位の

形成に起因していると考えられる。また a-GdCo2Hx の平均陽電子寿命値は

c-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値 194 ps よりも高く 205 ps であった。 

c-GdCo2Hxの等時焼鈍の結果、473 K までは X 線回折プロファイルに変化がな

く、水素の放出による若干の平均陽電子寿命値の上昇が観察された。473 K から

平均陽電子寿命値は 10 ps 程度上昇し、523 K で c-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値

は a-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値 205 ps とほぼ同じ値となった。X 線回折測定

の結果、この温度域で c-GdCo2Hx のブラッグピークが消滅し、ハローパターン

が現れたことから、この平均陽電子寿命値の上昇はアモルファス化に伴うもの



である。このアモルファス化の温度は Aoki らによる DSC 測定の結果と一致す

る[11]。 

その後の焼鈍過程で c-GdCo2Hx と a-GdCo2Hx の平均陽電子寿命値は同様の変

化挙動を示した。623 K から平均陽電子寿命値は上昇し、800 K 付近にピークを

示した。X 線回折測定の結果、673 K からは GdHxによるブラッグピーク、773 K
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Fig7-1 等時焼鈍過程における(a)c-GdCo2の X 線回折プロファイル、 
(b)平均陽電子寿命変化：●c-GdCo2Hx 水素化物、■a-GdCo2Hx 



ではβ-Co によるブラッグピークが現れ 2 相に分離した。すなわちこの平均陽電

子寿命値の変化はアモルファス相の結晶化に起因している。 

 
7.3.1.2 GdCo2 の水素誘起アモルファス化 

c-GdCo2Hxにアモルファス化が進行する498 Kで等温焼鈍を行った際のX線回
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Fig.7-2 GdCo2 の等温焼鈍過程の X 線回折プロファイルと平均陽電子寿命変化 



折プロファイルと平均陽電子寿命値の変化を Fig.7-2(a)、(b)に示す。16 min まで

は平均陽電子寿命値に変化はなかった。32 min から平均陽電子寿命値が上昇を

始め、512 min で a-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値と同じ値となった。X 線回折プ

ロファイルでも 32 min からブラッグピークの強度が減少し、512min で完全なハ

ローパターンを示した。その後平均陽電子寿命値及び X 線回折プロファイルに

変化は見られなかった。焼鈍初期からすぐにアモルファスへの相変態が起こる

のではなく、潜伏期を経てからアモルファス相を生じることが明らかとなった。 
 
7.3.1.3 水素誘起アモルファス GdFe2 の熱的安定性 

c-GdFe2Hx及び a-GdFe2Hxに等時焼鈍を行った時の X 線回折プロファイルの変

化及び平均陽電子寿命変化をそれぞれ Fig.7-3(a)、(b)、(c)に示す。等時焼鈍前の

c-GdFe2Hxの X 線回折プロファイルは C15 ラーベス相の GdFe2に比べ、ピークが

低角度側にシフトし、ピーク幅はブロードになった。ピークのシフトは水素の

吸蔵による 8.8%の体積膨張[12]に起因し、ピーク幅のブロードは合金内に歪が導

入されたためである。 

水素化前の c-GdFe2の陽電子寿命値は 128 ps で、第一原理計算より求めた陽電

子寿命値 134 ps とほぼ一致した。水素化後の c-GdFe2Hxの平均陽電子寿命値は

195 ps と完全結晶に比べ 67 ps も高い。これは水素化に伴って合金内に大量の空

孔と転位が導入されたためである。これは X 線回折プロファイルのピークがブ

ロードになったこととも対応する。 

a-GdFe2Hxの X 線回折プロファイルはブラッグピークが現れず、ハローパター

ンを示しアモルファスとなっていた。このアモルファス状態の平均陽電子寿命

値は 222 ps であり、c-GdFe2Hx の平均陽電子寿命値よりさらに高い値であった。 

c-GdFe2Hxでは 423 K まで平均陽電子寿命値の緩やかな上昇が見られた。X 線

回折測定ではこの温度範囲では構造変化が見られない。従ってこの平均陽電子

寿命値の上昇は、水素の放出に起因したものであると考えられる。 

423 K から平均陽電子寿命値は急激に増加し、498 K で a-GdFe2Hxとほぼ同じ

値となった。X 線回折測定の結果、この温度域で c-GdFe2Hxのブラッグピークが

消滅し、ハローパターンが現れたことから、この平均陽電子寿命値の上昇はア

モルファス化に伴うものである。このアモルファス化温度は Aoki らが DSC 測

定[13],[14]で示した結果と一致した。a-GdFe2Hxにおいては、498 K までの温度域で

X 線回折プロファイルと平均陽電子寿命値に大きな変化はなかった。 



498 K 以降は c-GdFe2Hxと a-GdFe2Hxの平均陽電子寿命値と X 線回折プロファ

イルは共にほぼ同様の挙動を示した。平均陽電子寿命値は 573 K から徐々に増

加し、723 K でピークを示した。X 線回折測定の結果、623 K で GdH2のブラッ

グピークが現れ、結晶化が始まった。723 K からはα-Fe の析出が起こり、最終

的に水素誘起アモルファス GdFe2は GdH2とα-Fe の 2 相に分離した。従ってこの

間の平均陽電子寿命値の変化は結晶化に起因したものである。 
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Fig7-3 等時焼鈍過程の X 線回折プロファイル(a) c-GdFe2Hx 、(b) a-GdFe2Hx、 

及び平均陽電子寿命変化：●c-GdFe2Hx、■a-GdFe2Hx 



 
7.3.1.4 GdFe2 の水素誘起アモルファス化 

c-GdFe2Hxのアモルファス化過程について調べるために、428、435、448 K に

おいて等温焼鈍を行った際の X 線回折測定及び陽電子寿命測定の結果をそれぞ
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Fig7-4 GdFe2 の等温焼鈍過程の X 線回折プロファイルと平均陽電子寿命変化 
(a) 448 K、(b)435 K、(c) 428 K、(d)陽電子寿命値 



れ Fig.7-4(a)、(b)、(c)、(d)に示す。 

448 K において、8 min まで平均陽電子寿命値にほとんど変化が見られなかっ

た。X 線回折測定の結果でも 8 min までに X 線回折プロファイルに大きな変化

は見られない。しかし 16 min から平均陽電子寿命値は上昇し、X 線回折でもブ

ラッグピークの強度が減少し始めた。従って、この平均陽電子寿命値の上昇は

結晶内部にアモルファス相が形成されたためである。そして 64 min で平均陽電

子寿命値がアモルファス状態の陽電子寿命値 222 ps とほぼ同じ値を示した。X

線回折でもこのとき完全なハローパターンとなった。その後 256 min まで焼鈍を

行ったが、X 線回折プロファイルと平均陽電子寿命値に変化は現れなかった。 

435 K では、448 K の場合と同様、焼鈍初期には X 線回折プロファイルと平均

陽電子寿命値に大きな変化は見られなかった。64 min から平均陽電子寿命値は

急激に増加し、256 min でアモルファスの陽電子寿命値となった。このとき X 線

回折プロファイルもブラッグピークの強度が 64 min から減少し、256 min でハロ

ーパターンを示した。その後 X 線回折プロファイル及び平均陽電子寿命値に変

化は現れなかった。 

428 K においては、64 min から平均陽電子寿命値は徐々に増加し、4096 min

でアモルファスの平均陽電子寿命値となった。X 線回折プロファイルでもこの

温度範囲でブラッグピーク強度の減少が見られ、2048 min で完全なハローパタ

ーンとなった。その後焼鈍時間を長くしても X 線回折プロファイル及び平均陽

電子寿命値に変化は見られなかった。 

これら 3 つの温度で等温焼鈍した結果、共通するのは焼鈍開始から平均陽電

子寿命値が直線的に増加するのではなく、焼鈍初期はほとんど変化がないとい

うことである。変化が現れるのは焼鈍温度に依存するが、潜伏期間が経過して

からであり、得られた平均陽電子寿命値と焼鈍時間の関係は S 字曲線のようで

ある。そして、焼鈍温度が高くなるとアモルファス化の開始及び終了時間は遅

くなった。これは結晶からアモルファスへ変態する際核生成・成長プロセスに

より相変態が進行していることを示唆している。 

 
7.3.2 メカニカルグラインディング(MG)及び液体急冷アモルファス 
7.3.2.1 MG アモルファス合金 GdFe2 の熱的安定性 



MG 法によって作製したアモルファス合金 GdFe2 に等時焼鈍を行った際の X

線回折プロファイル、DSC 測定及び平均陽電子寿命値の変化の結果を Fig.7-5(a)、

(b)、(c)に示す。等時焼鈍前の X 線回折プロファイルはハローパターンを示して

おり、MG 法によりアモルファス合金が作製できた。MG アモルファスの平均陽

電子寿命値は 220 ps であり、完全結晶 GdFe2の陽電子寿命値 128 ps に比べて 90 

ps 以上も高く、水素誘起アモルファスの平均陽電子寿命値 222 ps とほぼ同じ値

となった。このことは MG アモルファスと水素誘起アモルファスは類似の自由
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Fig7-5 GdFe2 を MG でアモルファス化した試料の 
(a)X 線回折プロファイル、(b)DSC 測定、(c)平均陽電子寿命変化 



体積を有する構造であることを示している。 

DSC 測定で発熱ピークが現れる直前の 723 K までは X 線回折プロファイルに

変化がなく、アモルファス状態が安定であることがわかる。この温度領域で平

均陽電子寿命値は約 2 ps と非常に小さな変化ではあるが減少した。この平均陽

電子寿命値の減少は、原子が短距離移動することによる構造緩和に起因してい

ると考えられる。 

その後、723～823 K の温度域において平均陽電子寿命値は大幅に減少した。

X 線回折プロファイルでは 773 K から GdFe2の(311)による弱いブラッグピーク

が現れ、DSC 測定でも結晶化に伴うピークが観察できた。従って、平均陽電子

寿命値の減少は GdFe2の晶出に伴う変化であることがわかる。 

823 K から平均陽電子寿命値は 205 ps で一定値をとり、その後は 973 K から平

均陽電子寿命値は減少した。このように結晶化による平均陽電子寿命値の減少

は 2 段階で起こった。1073 K の X 線回折プロファイルで同定できたブラッグピ

ークは Gd、α-Fe、GdFe2 によるものである。しかしこれらのピーク以外にも同

定できない多くのピークが存在した。この結晶化の複雑な挙動が平均陽電子寿

命値に 2 段階の減少をもたらしたと考えられる。A. Biondo らによると、ミリン

グ前には単相の GdFe2に 1h のミリングを行った後の X 線回折プロファイルでは

GdFe2 以外に組成の異なった Gd-Fe 系合金のブラッグピークが確認されており

[15]、今回の結果とも対応する。 

Fig.7-6(a)、(b)は MG 法により作製したアモルファス合金 GdFe2 を水素化

(H/M=1.21)させた試料の等時焼鈍過程の X 線回折プロファイル及び平均陽電子

寿命値の変化を示した。水素化後の平均陽電子寿命値は 218 ps である。水素を

吸蔵させることで平均陽電子寿命値に変化がほとんど無く、アモルファスに水

素を吸蔵させても構造には大きな変化が現れないことがわかった。 

等時焼鈍を行うと、523 K までは大きな変化は見られないが、573 K から平均

陽電子寿命値は上昇し、723 K でピークを示した。X 線回折プロファイルの結果、

573 K で GdHxのブラッグピーク、723 K でα-Fe のブラッグピークが現れ、相分

離が起こった。このことから平均陽電子寿命値の上昇は GdHx の析出、減少は

α-Fe の析出に起因している。またこの試料に関しても同定できないブラッグピ

ークが現れた。MG だけを行った試料では平均陽電子寿命値の上昇は現れなかっ



た。水素が存在するときだけ平均陽電子寿命値の上昇が現れたのは、低温から

GdHxの析出が生じるので、空隙が形成されるためであると考えられる。 

 
7.3.2.2 液体急冷アモルファス合金 GdFe2 の熱的安定性 

液体急冷法で作製した GdFe2 に等時焼鈍を行った際の平均陽電子寿命値の変
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Fig7-6  GdFe2 を MG でアモルファス化した後水素を吸蔵させた試料の 
(a)X 線回折プロファイル及び(b)平均陽電子寿命変化 



化及び DSC 測定の結果を Fig.7-7(a)、(b)に示す。液体急冷アモルファス GdFe2

の平均陽電子寿命値は 212 ps であった。この値は他の固相－固相反応により作

製したアモルファス GdFe2の陽電子寿命値より約 10 ps 低い。従って液体急冷ア

モルファス合金は固相－固相反応法で作製したアモルファス合金より小さな自

由体積を有する構造であると考えられる。 

等時焼鈍を行った結果、473 K でわずかに平均陽電子寿命値が増加し、その後

723 K まで平均陽電子寿命値は徐々に減少した。そして 773 K で約 5 ps の平均陽

電子寿命値の増加があり、その後 773 K から低下した。DSC の結果を踏まえる
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Fig7-7 GdFe2液体急冷アモルファスの(a)平均陽電子寿命変化及び(b) DSC曲線 



と、この 823 K 以降の 40 ps の大きな平均陽電子寿命値の減少は結晶化によるも

のである。このような結晶化による平均陽電子寿命値の減少は、水素誘起アモ

ルファスや MG によって作製したアモルファスの結晶化の際にも起こった現象

である。 

 

7.4 考察 

7.4.1 アモルファス合金の構造 

水素誘起アモルファス合金、MG 法によって作製したアモルファス合金、液体

急冷法によって作製したアモルファス合金それぞれの自由体積の大きさを平均

陽電子寿命値から検討する。完全結晶 GdFe2の陽電子寿命値は 128 ps であるこ

の試料中には構造空孔が存在しない。水素化を行った c-GdFe2Hxは水素化により

格子欠陥が形成され平均陽電子寿命値が約 70 ps も増加し 195 ps となった。この

値はこれまでの結果を踏まえると、空孔と転位による平均陽電子寿命値である。

第一原理計算により GdFe2中の Fe 単空孔の陽電子寿命値は 204 ps であった。水

素誘起アモルファス合金 a-GdFe2Hx の平均陽電子寿命値は 222 ps であり、

c-GdFe2Hxの平均陽電子寿命値 195 ps よりさらに高い。このことから水素誘起ア

モルファス合金 a-GdFe2Hxは Fe 単空孔よりも大きな自由体積を持った構造をし

ていることがわかる。 

GdCo2合金も GdFe2合金にと同様、水素化前の陽電子寿命値は 135 ps と非常

に低く、水素化を行うと平均陽電子寿命値は 60 ps 増加し、194 ps となった。ま

た c-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値 194 ps はこれまでの結果を踏まえると、空孔

と転位による平均陽電子寿命値である。 

水素誘起アモルファス合金 a-GdCo2Hxの平均陽電子寿命値は 203 ps であり、

GdFe2同様結晶状態より高い値となり、a-GdCo2Hxは単空孔よりも大きな自由体

積を持った構造である。しかし a-GdFe2Hxの平均陽電子寿命値を比較すると、約

20 ps 低い。GdFe2合金と GdCo2合金はともに C15 ラーベス相構造であり、Fe と

Co の結合半径はそれぞれ 1.26、1.25 とほとんど差はない。従って平均陽電子寿

命値の違いは、原子体積の違いによる自由体積の変化とは考えにくい。固相－

固相反応のアモルファス化は格子欠陥の形成が重要な要因となっていることか

ら、GdFe2と GdCo2 のアモルファスにおける平均陽電子寿命値の違いは水素化時



に導入された格子欠陥の量に起因していると考えられる。 

MG法によって作製したアモルファス合金GdFe2の平均陽電子寿命値は 220 ps

で、水素誘起アモルファス合金 GdFe2 とほぼ同じ値である。従ってこれらアモ

ルファスの自由体積はほぼ等しいと言える。この MG によって作製したアモル

ファス合金に水素を吸蔵させた試料の平均陽電子寿命値は 218ps であり、水素を

吸蔵させる前に比べて 2 ps 低くなったが、自由体積はそれほど変化することは

なかった。 

液体急冷法により作製したアモルファス合金 GdFe2 の平均陽電子寿命値は固

相－固相反応によるアモルファス合金に比べて約 10 ps 低い 212 ps である。しか

しながら液体急冷アモルファス GdFe2 の自由体積は固相－固相反応によるアモ

ルファス合金と同様に単空孔よりも大きいことがわかる。 

Shirai らは、Fe-B 系液体急冷アモルファスの平均陽電子寿命値は母相における

陽電子寿命値 100 ps と単空孔における陽電子寿命値 170 ps の中間的な値 140 ps

であると報告している[16]。また Pd80Si20、Cu50Ti50 の液体急冷アモルファス合金

の平均陽電子寿命値はそれぞれ 155、159 ps であると P.Moser ら[17]は報告してい

る。これらの値も完全結晶と単空孔の陽電子寿命値との中間的な値である。 

Fe-B 系液体急冷アモルファスの構造モデルとして提案されているものに三角

プリズムがあり[18]-[20]、三角プリズムの格子点は Fe で構成され、このプリズム

内にできる空隙部分に原子半径の小さな B が入り込んでいる形が考えられてい

る。B の入っていない三角プリズムの自由体積は Fe 単空孔の大きさを 1 とする

と約 0.3 である[17]ので、三角プリズムに B が入り込むことは可能で自由体積は

小さくなる。従って Fe-B 系液体急冷アモルファスの平均陽電子寿命値が、結晶

と単空孔の陽電子寿命値の中間値を取ることは納得できる。 

GdFe2 の液体急冷アモルファスの場合、RGd/RFe の原子半径比が 1.43 と差が小

さいことから Fe が Gd クラスターの中に入り込むことはできず、単空孔程度の

大きな空隙を均一に有する構造をとるため、液体急冷アモルファス合金 GdFe2

の自由体積は大きくなったと考えられる。 

液体急冷アモルファスと固相－固相反応によるアモルファスの平均陽電子寿

命値の違いについて検討する。液体急冷では Gd、Fe で構成された四面体クラス

ターを均一に形成していると考えられる。しかし、固相－固相反応によるアモ



ルファスはこのような均一な状態ではなく、Gd に富む四面体空隙や Fe に富む

四面体空隙が多く偏在した構造である。Gd に富む四面体空隙はより大きな空隙

を伴うため、平均陽電子寿命値が大きくなったと考えられる。従って液体急冷

法と固相－固相反応によるアモルファスの平均陽電子寿命値に違いは、形成す

る四面体クラスターの違いによると考えられる。 

 
7.4.2 アモルファス化過程 

Fig.7-4 に示した等温焼鈍において、核生成・成長型の相変態において現れる S

字曲線と同様の変化が現れた。すなわちアモルファス化が生じるまでに潜伏期

が存在し、アモルファス化過程が核生成・成長型の相変態であることを示した。

そこで以下に示す Johnson-Mehl-Avrami の式を用いて速度論的に検討する[21]-[24]。 

)exp(1 kAtX −−= ················································································· (式 7-1) 

X はアモルファス相の分率で、A、k は定数である。ここで X = 0 をτ = 195 ps

に対応させ、X = 1 をτ = 220 ps に対応させた。この Johnson-Mehl-Avrami の式に

従い得られた曲線から X = 0.5 においてクロスカット法によりアモルファス化の

見かけの活性化エネルギーを算出した。用いた式は以下に示す。 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛+=

TR
EBt 1ln ····················································································· (式 7-2) 

ここで E はアモルファス化の見かけの活性化エネルギーで、B は定数である。

この式より得られたアモルファス化の活性化エネルギーは 120 kJ/mol であった。

Aoki らが水素雰囲気での DSC 曲線の Kissinger plot から求めた GdFe2のアモルフ

ァス化における活性化エネルギーは約 80 kJ/mol で陽電子寿命測定から求めた値

より低い[25]。この活性化エネルギーの違いは実験条件の違いに起因していると

考えている。今回の実験は試料を真空封入し、等温焼鈍を行った。従って、焼

鈍中に水素が放出され試料中の水素量が減少した結果、アモルファス化が生じ

にくくなったためであると考えている。 

 
7.4.3 固相アモルファス化のメカニズム 

同じ固相-固相反応法である MA 法や MG 法では塑性変形が起こり、試料中に



大量の格子欠陥が蓄積され、アモルファス化が生じる。Nasu らは超伝導材料と

して知られている Nb3Sn のミリング過程における陽電子寿命測定で、格子欠陥

の形成に伴う陽電子寿命値の上昇、そしてアモルファス化が進行に伴う陽電子

寿命値は減少を報告している[26]。Bernal らは Ni-Zr 系にミリングを行い、Nasu

らと同様の結果を報告している[27]。このことから固相-固相反応法によるアモル

ファス化はミリングにより欠陥濃度の増大が起こり、その後構造緩和に伴う欠

陥濃度の減少ならびにアモルファス化が生じていることがわかる。 

Cho や Koch によると、金属間化合物のミリングによる結晶からアモルファス

状態への移行は、結晶の自由エネルギーが格子欠陥形成に伴い増加し、アモル

ファス状態よりも高くなるために起こると報告している[28]。従ってアモルファ

ス化の駆動力はミリング中に生ずる不規則エネルギー⊿Gdisordering と歪エネルギ

ー⊿Gstrain の和であると言われている[29]。 

GdFe2や GdCo2の水素誘起アモルファス化は、水素化後原子が短距離拡散でき

るような温度にする必要があった。このことは GdFe2 や GdCo2 の水素化で形成

される格子欠陥の量が少ないため、アモルファス化の駆動力小さく、温度を上

昇する必要があったためであると考えられる。しかし、室温においても水素誘

起アモルファス化が生じる Ti3Ga[30]、Ti2ZrAl[30]、Nd3In[31]、Nd3Al[32]などの金属

間化合物も存在する。これらは GdFe2 と比べて高密度の格子欠陥が形成される

ために、アモルファス化に対して充分な駆動力が得られ室温でアモルファス化

できると考えられる。従って Ti3Ga のように室温で HIA が生じるような合金の

水素化過程について陽電子寿命測定を行うと、MA 法や MG 法の結果のように

アモルファス化過程において陽電子寿命値の上昇及びその後の若干の減少が観

察できると考えられる。 

DSC 測定の結果で水素誘起アモルファス化は発熱反応である[11]-[14]ことから

も、このアモルファス化は自由エネルギーを下げる反応であることがわかる。

格子欠陥の導入により高くなった結晶の自由エネルギーを下げるために、原子

が短距離拡散しその相対位置をかえ結晶構造は崩れアモルファス状態へと移行

していると思われる。 

以上まとめると固相-固相反応法である MA 法、MG 法、そして水素誘起アモ

ルファス化ではいずれの場合においてもアモルファス化過程において格子欠陥



が大きく関係している。格子欠陥が形成されたために結晶の自由エネルギーが

アモルファス状態よりも上がり、より安定なアモルファス状態へと移行するた

めにアモルファス化は起こることがわかった。 

 
7.4.4 アモルファス合金の結晶化過程 

水素誘起アモルファス合金の結晶化過程について検討する。GdFe2 のアモルフ

ァス合金の結晶化は X 線回折プロファイルから 623 K から始まる。まず 623 K

で GdHx が析出し、723 K からα-Fe の析出および GdHx の成長が起こる。GdHx

の析出が起こる前段階の 573 K から陽電子寿命値は上昇し、723K からのα -Fe

の析出及び GdHxの成長に伴って減少した。このような陽電子寿命値の増加―減

少といった変化は、一般的に金属の空孔回復過程において観察される現象であ

る。従って水素誘起アモルファス a-GdFe2Hxでは結晶化に伴って空孔の回復が起

こると考えられる。 

結晶化に伴う空孔のクラスタリングは MG により作製したアモルファス合金

GdFe2では観察できなかった。しかし、MG により作製したアモルファス合金に

水素化を行うと、空孔のクラスタリングが観察できた。これらの結晶化の違い

は Gd(Hx)の析出がより低温から優先的に起こるかどうかである。このことから、

空孔のクラスタリングは水素に起因した現象である。ではなぜ水素が存在する

ことによってこのような現象が起こるか考えてみる。 

水素誘起アモルファス合金 a-GdFe2Hxでの水素の占有サイトは 4Gd、3Gd+1Fe

および 2Gd+2Fe の四面体空隙である[33]。原子が長距離拡散できる温度にすると

水素は親和力の強い 4Gd の四面体空隙を形成しやすくなる。これは GdH2の生成

エンタルピー⊿H が-100 kJ/molH であるのに対し、FeH のそれが 17 kJ/molH であ

ることからも明らかである。このように試料中に水素が存在すると、GdH2を低

温から優先的に形成するために構造変態が生じ、GdHx 結晶の析出及び成長が生

じる。この成長が進むと、それまでアモルファス合金中に存在した空隙部分は

他の空隙とクラスタリングし、その結果陽電子寿命値の増加が起こったものと

考えている。この GdH2結晶が成長すると、それまで Gd と Fe で四面体を構成し

ていた場所はその四面体を崩しFeは排除され、α-Feの結晶化が始まると考える。

このα-Fe の結晶化が始まり成長すると、クラスタリングした空隙部分は結晶粒



の表面や結晶粒界から回復していくものと考えられる。 

 

7.5 結論 

C15 ラーベス相構造の GdCo2 合金と GdFe2 合金における水素誘起アモルファ

ス化のメカニズムの解明を試みた。その結果得られた結論を以下に示す。 

1. GdCo2と GdFe2の水素誘起アモルファスの陽電子寿命値は単空孔より大き

な自由体積をもった構造である。 

2. 固相－固相反応により作製されるアモルファス合金は、作製方法に依存せ

ず同じ自由体積を有する構造である。また液体急冷アモルファスの自由体

積も Fe 単空孔よりも大きい。 

3. 水素誘起アモルファス化は核生成・成長型の相変態であることが明らかと

なった。また GdFe2 の水素誘起アモルファス化の活性化エネルギーは 120 

kJ/mol であった。 

4. 水素誘起アモルファス化の駆動力は、他の固相－固相反応のアモルファス

化と同様、格子欠陥形成に伴い上昇される内部エネルギーである。 
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第 8 章 総括 

本研究では水素吸蔵合金の水素吸放出に伴うナノ構造変化について陽電子寿

命測定法を用いて研究した。 

第 1 章では、研究背景及び研究目的について述べた。 

第 2 章では、本研究で用いた陽電子寿命法の原理及び解析方法、また第一原

理計算による陽電子寿命計算の方法について述べた。 

第 3 章では、AB2 型水素吸蔵合金 ZrMn2 の水素吸蔵過程における格子欠陥形

成について調べた。水素化により ZrMn2 中に高密度の転位が形成されることが

明らかとなった。また転位だけではなく大量の空孔が形成されることを発見し

た。水素を吸蔵させるだけで生じたこの空孔形成は、水素化物の形成と同時に

生じることが明らかとなった。 

第 4 章では、AB5型水素吸蔵合金 NdNi5と LaNi5の水素吸蔵過程における空孔

形成について調べた。AB5型水素吸蔵合金でも水素を吸蔵させるだけで空孔が形

成されることが明らかとなった。この空孔形成も水素化物の形成とともに生じ

ることが明らかとなった。また試料中に残存する水素は、空孔によりトラップ

されることが明らかとなった。 

第5章では、第3元素置換が格子欠陥形成に及ぼす影響について調べた。Al, Co, 

Mn を置換しても水素化により大量の空孔が形成されることが明らかとなった。

Ni の 3g サイトを優先的に占有する Al や Mn の置換は、LaNi52 元合金と比較し

て水素化による格子欠陥の形成が抑制され、その一方微粉化が促進され、硬度

が増加することがわかった。2c サイト及び 3g サイトの両方を占有する Co の置

換は、LaNi52 元合金と大きな違いが生じないことがわかった。残留水素の放出

スペクトルは Al, Co, Mn の置換を行っても大きな変化が起こらず、水素と空孔

の結合エネルギーは変化しないことが明らかとなった。 

第 6 章では、純 Pd を用いて水素化に伴う空孔形成メカニズムの解明を試みた。

純金属の Pd も水素化により大量の空孔形成が生じることがわかった。またこの

空孔形成は、水素吸蔵過程だけでなく、水素放出過程においても起こることが

明らかとなった。しかし、miscibility gap を通らないで水素を吸蔵させると空孔

は形成されないことが明らかとなり、空孔形成には水素化相変態が必要である



ことがわかった。すなわち水素化に伴う空孔形成は相変態誘起空孔形成と同様

のメカニズムことが示唆される。 

第 7 章では、水素誘起アモルファス化現象について調べた。水素誘起アモル

ファス化は核生成・成長型の相変態であることが明らかとなった。またアモル

ファス化の駆動力は MG と同様に形成される格子欠陥による自由エネルギーの

増加であることがわかった。 
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