
Title イットリウム添加がマグネシウム結晶の力学特性に及
ぼす影響の原子論的研究

Author(s) 松原, 和輝

Citation 大阪大学, 2016, 博士論文

Version Type VoR

URL https://doi.org/10.18910/55895

rights

Note

The University of Osaka Institutional Knowledge Archive : OUKA

https://ir.library.osaka-u.ac.jp/

The University of Osaka



イットリウム添加がマグネシウム結晶の
力学特性に及ぼす影響の原子論的研究

平成28年3月

松原　和輝



　



　

イットリウム添加がマグネシウム結晶の
力学特性に及ぼす影響の原子論的研究

博士 (工学)論文提出先

大阪大学大学院基礎工学研究科

平成28年3月

松原　和輝



　



Effect of yttrium addition on mechanical properties of magnesium crystals:
An atomistic study

Kazuki Matsubara

ABSTRACT

Magnesium (Mg) has received increasing attention as promising candidates for next-generation
lightweight structural materials; however, the low strength and poor plastic workability of Mg
compared with other metals are identified as critical drawbacks for technical applications. Thus,
the improvement of strength and ductility via alloying and/or heat treatment is essential for the
use of Mg for a wide range of industrial applications as structural materials. Recently, it was re-
ported that the addition of yttrium (Y) to the Mg alloys led to a well-balanced work hardening;
the ductility was distinctively improved at room temperature while maintaining comparable
strength in the Mg–Y alloy. Interestingly, it was experimentally observed that a quite small
amount of Y (even less than 1 at.%) has a remarkable effect on the deformation behavior in
Mg–Y binary alloys. It suggests that understanding the details of the mechanism responsible
for the dramatic changes in the deformation behavior of Mg–Y alloys may provide an insight
into new possibilities for developing effective and efficient processing techniques that enable the
achievement of excellent mechanical properties of Mg-based alloys. In this thesis, the author
investigated the effect of Y addition on the mechanical properties of Mg using atomistic sim-
ulations, such as molecular dynamics (MD) and first-principles (FP) calculations, and clarified
the underlying mechanisms of strengthening at an atomic level in both concentrated and dilute
Mg–Y alloys.

First, the formation mechanism of nanosized Y precipitate phases (calledβ′ phases), which
exhibit characteristic periodic arrays of Y-rich zigzag-shaped atomic clusters at regular intervals
of 1.1 nm, was investigated to understand their precipitation-hardening effect on the matrix in
concentrated Mg–Y alloys. The interaction energies between Y clusters at various distances
were quantitatively evaluated using FP calculations based on density functional theory. A weak
but distinct interaction between the clusters was observed and found to be caused by the inter-
play between attractive chemical interactions and repulsive relaxation energies. This interplay
determines the energetically favorable structure of the cluster arrangements, and these struc-
tures are consistent with the experimental observations. It was suggested that the long-range
intercluster interactions dominate the alignment of Y clusters, which leads to the formation of
β′ precipitates in the Mg matrix, followed by the short-range clustering of Y atoms.

Second, the nature of the interactions between I1-type stacking faults (SFs) and dislocations
was investigated to understand the role of I1-SFs in the non-basal deformation behavior of dilute
Mg–Y alloys. This was because it has been suggested that the I1-SFs formed via the Y addition
to Mg may work as the nucleation source of the non-basal dislocations, which serve as impor-
tant deformation modes to improve the workability. The atomic models of pure Mg including
an I1-SF were deformed using MD calculations with multi-body interatomic potentials. The
characteristic dissociation reaction was observed at both ends of the I1-SF, where the partial
dislocations on the pyramidal plane, Shockley partial dislocations on the basal plane, and stair-
rod dislocations were nucleated. Instead of the activation of the non-basal dislocations,{112̄1}
twins were nucleated in the early stage of the reaction and steadily grown as the applied stress



was increased. It was suggested that the I1-SF was not likely to work as the nucleation source
of “multiple” ⟨c + a⟩ dislocations, but as the reactive lattice defect to assist and accommodate
the c-axis deformation. Besides, the deformation-induced twin boundaries were found to act as
obstacles for dislocation movement on the basal planes in the Mg matrix, which results in the
improvement of the strength of Mg.

In addition, a numerical framework for evaluating the free energies of Mg-based systems at
finite temperatures was constructed based on the quasi-harmonic approximation (QHA) using
FP density functional theory calculations. To consider the structural anisotropy of a Mg single
crystal, two individual structural parameters were introduced into the QHA scheme so that static
total energy and lattice vibration frequencies of the system were numerically described by the
approximate polynomials as a function of the lattice parametersa and c. It was found that
the proposed approach successfully reproduced the thermal expansion behavior of Mg over the
wide temperature range by adopting the second- and higher-order polynomial to describe the
lattice vibration, in a manner consistent with the experimental measurements. The nonlinear
dependence of the lattice vibration frequencies on the axial strain was suggested to play an
important role in understanding the thermal expansion anisotropy due to the anharmonicity in
the interatomic interactions.
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第1章 序論

1.1 研究背景

現在，自動車，航空機，電化製品，産業機器等の工業製品に用いられている構造材料

の種類は，鉄鋼，アルミニウム合金などの金属材料を始めとし，セラミック，合成樹脂，

カーボン材料など多岐にわたる．構造材料には，自重や外力などに対して形状・構造を保

つための強度を有することが求められる他，その目的と用途に応じて，必要な形状や寸法

にするための加工性，熱的・化学的安定性等を備えることが求められる．そのため近年で

は，強度や加工性に加えて付加価値としての性能（軽量性，耐熱性，耐食性，リサイクル

性，経済性等）も重視されるようになるなど，構造材料に対する要求性能はますます高く

なる傾向にある．製造業において，今後一層の産業競争力の強化を推進するためには，機

械・電気・電子製品内で使用されている構造材料の更なる高性能化，高信頼性化，長寿命

化のための技術開発が欠かせない．

特に近年，環境負荷の低減に対する要求に伴い，様々な工業製品・機器の軽量化が重要

課題として取り組まれている．その中で，マグネシウム（Mg）およびその合金は次世代

の軽量金属構造材料の候補として注目を集めている [1–4]．金属材料は他の構造材料と比

較して，設計値以上の荷重が加わる状況が発生しても，破断に至る前にある程度の伸び

（延性）が生じて変形後も支持し続けることが可能な塑性変形能を有しており，強さ，加

工性および経済性のバランスが取れた構造材料として歴史的にも古くから利用されてい

る．Mgは比重が小さく，鉄（Fe）の約 1/4，アルミニウム（Al）の約 2/3と，実用金属構

造材料の中で最軽量である．また，他の軽量構造材料に対する優位性を得るために，軽量

性と併せて強度と延性を両立するという課題が挙げられている．図 1.1にその概略図を示

す．一般的に構造材料においては，強度を高めようとすると脆くなり（延性が低下し），

延性を高めようとすると弱くなる（強度が低くなる）傾向を示し，強度と延性はトレード

オフの関係となる．Mg合金のみならず様々な金属材料において，これらを両立させるた

めのメカニズムを解明し，設計指針を獲得・提案することは材料分野における学術研究に

とって挑戦的で意義深いものである．
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Fig. 1.1: Schematic diagram of the relationship between the strength and ductility of materials.

Mg合金はFe合金およびAl合金と比較して重量比強度は高いものの，強度（引張応力お

よび降伏応力等）の絶対値が低いことおよび塑性加工性が悪いことが実用上の課題となっ

ている．特に室温におけるMgの塑性加工性の悪さは，Mgの結晶構造が六方最密（hcp:

hexagonal close-packed）格子をとることに由来しており，内在する種々のすべり系・双晶

系がそれぞれ異なる臨界せん断応力を持ち，活動のし易さに差があるため，顕著な変形異

方性が発現する [5–7]．Mgの場合，常温では最密面である底面におけるすべり変形が支

配的となり，活動可能な変形モードが限定される．一方，温度の上昇に伴い非底面の臨界

せん断応力が著しく低下し双方のすべり系が活動するようになり，塑性加工性が改善する

ことが確認されている [5,6]．しかしながら，温間・熱間プロセスは経済的な観点から工

業的に敬遠される傾向にあるため，代替手段として異種元素を添加し，合金化することで

塑性加工性を向上させる取り組みが注目されている．

合金化する際の添加元素はその種類と濃度（組成）によりマクロな力学特性に対して

与える影響が変化するため，材料の利用目的に合わせて最適な組成を選択することが求

められる．このような概念は合金設計と呼ばれる．現在，実用Mg合金としては，AZ系

（Mg–Al–Zn），LZ系（Mg–Li–Zn）および ZK系（Mg–Zn–Zr）合金等が利用されている．

AZ系合金は機械的性質や鋳造性などバランスの取れた代表的なMg合金であり，その内
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部は α固溶体（異種元素が少量固溶したMg結晶）および体心立方（bcc: body-centered

cubic）構造を有する β化合物が共存している．LZ系合金では，bcc構造を有する β相が

形成され，Li の添加により他のMg合金よりも軽量化の効果が大きく，更に冷間での加工

が可能である．ZK系合金では，α固溶体による固溶強化，Znの準安定な析出物および β

相の形成による析出強化に加え，Zr添加に伴う結晶粒微細化が図られ，常温での強度と

靱性に優れている．このように，実用的には析出物・析出相の形成による材料強化に加え

て，α固溶体における力学特性の変化を利用した合金設計が行われている．

そのような中，イットリウム（Y）を含む希土類元素（RE: Rare-Earth elements）の添加

の効果を利用したWE系（Mg–Y–RE），EZ系（Mg–RE–Zn）合金が注目されている．こ

れらの合金系では，他の元素と比べて硬度の高い析出物・析出相が形成されることによる

顕著な強化（析出強化）が見られる [8]．更に，REが少量添加されたMg結晶において強

度を保ちながら顕著に延性が向上する効果が見出されている [9]．興味深いことに，Mg–Y

合金において 0.03 at.%程度の微量の Y添加でもマクロな変形特性に対する影響が確認さ

れている [10]．このような特異な現象は他の添加元素には見られないことから，Y添加が

Mg結晶の力学特性，特に強度と延性の向上に対して果たす役割を詳細に理解し，そのメ

カニズムを明らかにすることは，より効果的・効率的な合金化を可能とするような設計指

針を構築・提案する上で有用な知見となり得ると考える．

一般に，材料の力学特性は内在する格子欠陥（例えば，溶質原子，転位，積層欠陥，結

晶粒界および析出物）の挙動に支配されるため，母材となる金属結晶における格子欠陥の

振る舞いが系全体の力学特性に与える影響を把握することが求められる．格子欠陥の生

成・移動の過程は構成原子の協調的，集団的な運動によって規定されることから，その現

象を詳細に理解するには原子レベルの解析を行うことが重要となる．現在，原子レベルの

分解能を有した透過型顕微鏡等による観測技術が急速に発展しているものの，材料中の格

子欠陥の存在状態や相互作用特性を原子レベルから評価したり，材料内部の格子欠陥の挙

動を時々刻々と捉えたりすることは今なお容易ではない．

従って，分子動力学（MD: Molecular Dynamics）法および第一原理電子状態計算法等の

原子論に基づく解析アプローチが果たす役割は大きい．MD法においては，原子間の相互

作用を適切な形で記述したポテンシャル（原子間ポテンシャル）を用いて，原子の運動方

程式の時間発展を解くことで，原子集合体としての系の振る舞いを評価する．近年では，

量子力学の知見に基づき，原子間相互作用の多体効果を近似的に取り入れた関数形が提案

され，実験的に求められた物性値を再現するフィッティングパラメーターを用いた原子間

ポテンシャルが開発されている．更に，量子力学の基礎方程式であるSchr̈odinger方程式
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を陽に解き，電子状態を直接評価することで原子間相互作用を記述する，第一原理電子状

態計算法が普及・発展している．この手法の利用により，結晶の電子構造に基づき非経験

的に系の全エネルギーを評価することが可能となる．第一原理電子状態計算法およびMD

法に基づく解析は原子論的アプローチの一つとして，材料研究において欠かすことのでき

ない手法となりつつある．

本博士論文では，第一原理電子状態計算法，分子動力学法等の原子レベルのシミュレー

ションを用いて，Mg–Y合金において強度の向上の要因となる溶質 Y原子による析出物

形成の機構，および延性の要因となる Yを含有した積層欠陥が介在する塑性変形機構を

解析する．そして，固溶YがMg結晶の力学特性に対して与える効果とそのメカニズムを

明らかにする．

本章 1.2節以降では，本論文における基礎的な知見として，一般的な hcp結晶の構造お

よび変形特性，Mg–Y合金の特徴と強化機構に関する概要を述べる．最後に本論文の目的

と構成を述べる．

1.2 六方最密結晶の構造および変形特性

Mgは常温で六方最密（hcp）格子を有し，FeおよびAlに代表される体心立方（bcc）格

子および面心立方（fcc: face-centered cubic）格子と比べて対称性が低い．そのため，Mg

合金の塑性変形を担う重要な機構であるすべり系，双晶系の分類が複雑となる．本節で

は，hcp結晶の構造およびすべり系，双晶系の特徴に関して概説する．

1.2.1 結晶構造

Mg合金において基礎となるhcp格子の結晶構造を図1.2(a)に示す．ここで，hcp構造の基

本単位格子は図1.2(a)中の赤枠で囲われた領域であり，単位格子中に二つの原子を含んでい

る．また，底面（(0001)面）が最密面となっており，⟨0001⟩方向に2層周期（ABABAB · · ·）
で積層している．代表的な非最密面として，柱面（{101̄0}面），一次錐面（{101̄1}面）お
よび二次錐面（{112̄2}面）がある．なお，hcp構造は二つの独立した aおよび cという格

子定数を用いて記述される．

結晶学的に hcp構造は最密充填構造であり，fcc構造と同じ充填率を有する．剛体球を

仮定した理想的な条件における格子定数の比（c/a）は約 1.633であるのに対し，常温にお

けるMgの c/aは約 1.624であり，理想比との差がわずかに見られる．これは原子種，つ

まりは結晶の電子状態や結合性に由来するものであり，これが結晶構造の異方性の要因と

なっている．他の hcp構造を有する金属における c/aは，例えばTi，ZrおよびZnの場合，

それぞれ 1.587，1.593および 1.856である．このように，c/aの値は原子種により幅があ
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Fig. 1.2: Schematic of (a) the structure and (b) the slip and twin systems of a hcp crystal.

り，Mgは hcp構造を有する金属の中では比較的理想比に近い値を持つ．

このような構造的異方性は，原子間の近接距離関係をより複雑にする．図1.2(a)に，hcp

構造における第一近接（1NN: First Nearest Neighbor）,第二近接（2NN: Second NN）およ

び第三近接（3NN: Third NN）距離を併せて示す．第一近接距離の長さをaMg ≈ 3.19 Åとし

たとき，第二近接距離の長さは
√

2aMg ≈ 4.5 Å，第三近接距離の長さは c/a×aMg ≈ 5.18 Å

である．この幾何学的な関係は，本論文で取り上げるYのような置換型の溶質原子間の相

互作用を論じる際に重要となる．特に，c/aが理想比から大きく外れた金属種の場合，固溶

原子の拡散挙動に異方性が生じ，その偏析・凝集挙動に変化が現れることがある [11–13]．

1.2.2 すべり変形

ここでは，hcp金属におけるすべり変形の素過程について概説する．すべり系は転位が

すべる面とその方向により定義される．転位がすべり始める際の応力を各種すべり面に

射影した後，すべり方向へ分解した応力は臨界分解せん断応力と呼ばれ，結晶すべりの特

性を表す指標として重要である．すべり変形では，臨界分解せん断応力の低いすべり系が

優先的に活動すると考えられる．Mgにおける主すべり系は，唯一の最密面である底面に

おける ⟨a⟩転位である [14,15]．このすべり系は {0001}⟨112̄0⟩と表記される．ただし，hcp

結晶における主すべり系は原子種に依存し，例えばMgは底面におけるすべり系が支配的

である一方，Tiおよび Zrなどは柱面における ⟨a⟩転位（{101̄0}⟨112̄0⟩）が主すべり系とな
る [16,17]．同じ hcp構造を有する結晶であるにも関わらず，原子種に依存した電子状態，

5



結合性の差が変形モードに対して大きく影響を与えることは興味深い現象である．

Mgにおける底面 ⟨a⟩転位は，二本のShockley部分転位に分解して拡張する方がエネル

ギー的に有利である．このときの転位の成分の変化は，1/3⟨112̄0⟩ → 1/2⟨101̄0⟩+1/3⟨011̄0⟩
のように記述される．右辺の成分は部分転位（partial dislocation）を表し，しばしば ⟨p⟩
と表記される．また，部分転位間の領域には fcc構造層が二層分導入された I2型積層欠陥

（SF: Stacking Fault）が形成されることが知られている．部分転位自身が持つ弾性エネル

ギー，部分転位間の相互作用エネルギー，および I2-SFの形成エネルギー（積層欠陥エネ

ルギー）が競合することにより，部分転位間の最適な距離が決まる．

Mgにおける加工性の向上を議論する上では非底面におけるすべり変形の活動が重要に

なる．底面 ⟨a⟩転位が主に活動するMg結晶においては，c軸方向の（底面以外の方向）の

転位の活動が特に室温付近において困難であり，これが等方的な塑性変形を阻害する要因

となっている．そのため，加工性の向上には非底面すべりの活動による変形機構の制御が

鍵となる．

非底面すべり系において注目されているのは，柱面における ⟨a⟩転位および錐面におけ
る ⟨c+ a⟩転位である．柱面における ⟨a⟩転位は Tiおよび Zrなどにおける主すべり系とし

て知られ，Mgにおいても温度を上昇させたり特定の添加元素を加えることで活動するこ

とが知られている [9]．また，近年特に錐面における ⟨c+ a⟩転位の構造と活動機構に関し
て議論が進んでいる [9,18–33]．これは計測技術の発達により ⟨c+ a⟩転位の存在を同定で
きるようになり，その様態に関する報告例が増えてきていることによる．⟨c+ a⟩転位はそ
のBurgersベクトルの大きさから安定に存在しにくいであろうとされてきたが，このよう

な流れは従来の見方に対して再考を促すものである．現在のところ，実験において観察さ

れているのは，図 1.2に示す一次錐面および二次錐面における ⟨c + a⟩転位である．しか
しながら，生成の過程および ⟨c+ a⟩転位の移動などに関しては詳細な理解には至ってい
ない．

すべり変形は金属材料の塑性変形能を理解する上で重要な機構であり，転位は塑性変形

の担い手である．また，hcp構造においては非等価なすべり系が多様に存在し，fcc構造

および bcc構造と比較して体系的な理解が進んでいないのが現状である．

1.2.3 双晶変形

双晶変形とは，母相と整合した結晶界面（双晶界面）に対して鏡面対称な関係にあり，

母相と同一の結晶構造を有する双晶粒が形成されることで，材料の塑性変形が進行する

変形モードである．また，変形過程において生じる双晶領域のことを変形双晶と呼ぶ．特

に，hcp金属において支配なすべり機構である，底面または柱面における ⟨a⟩転位だけで
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は ⟨c⟩方向への変形が不可能であり，c軸方向へのひずみを緩和できない．そこで，hcp金

属の場合は，すべり機構と双晶機構の双方が活動することにより応力が緩和され，材料全

体の変形が進行する [34–37]．両機構が連動することにより，結晶粒の形状や結晶組織が

変化しながら全体が変形する [38–49]．

Mgにおいて変形双晶は ⟨a⟩転位と同程度の臨界せん断応力で活動すると言われている．
Mg結晶の場合，引張変形の際には {101̄2}⟨101̄1⟩双晶 [50]，圧縮変形の際には {101̄1}⟨101̄2⟩
双晶 [51,52]が支配な変形双晶となることが知られている．また，現在 hcp金属において

議論されているのは主にこの二種類の双晶変形であるが，原子種によってはこれ以外の双

晶変形の活動も確認されており [53–56]，支配的となる双晶変形モードが異なる場合もあ

る [57]．

特に近年，計測技術の発達によりナノ・マイクロオーダーの微細な組織の観察および結

晶方位の解析を行うことが可能になってきており，Tiにおいては {112̄1}⟨112̄6⟩双晶の活動
が結晶組織の一部で見られたことが報告されてる [55]．75Reは一般的に母相として用い

られる金属ではないが，{112̄1}⟨112̄6⟩双晶が支配的な双晶変形モードとして現れる hcp金

属であり [57]，このような特徴を持つ金属種を用いた解析が進められることで，他の hcp

金属一般の双晶変形メカニズムに対する理解が深まることが期待されている．

近年では，結晶性材料に電子線を照射した際に生じる電子線後方散乱回折を利用して，

材料組織の結晶方位に関する情報を取得する電子線後方散乱回折（EBSD: Electron Back

Scatter Diffraction pattern）法が発達している [58]．この手法を用いることにより双晶を

含む結晶組織の情報や，塑性変形に伴う組織変化を観察することが可能となってきてい

る [9,40,44,47,59–62]．Mg合金の力学特性と結晶組織の変化の関連性に関して研究が進

んでいる一方で，双晶の形成に関するメカニズムの解明は未だ十分でなく，原子論に基づ

く解析による理解が求められているのが現状である．

1.3 Mg–Y合金の特徴と強化機構

1.3.1 Mg合金における希土類元素の利用

合金化における添加元素の選択はその目的により大きく異なる．実用Mg合金において

は様々な材料特性を同時に改良するために複数の元素が添加されている．一方で，基礎的

な知見を得ることを目的とした学術的な研究対象としては二元合金が用いられる．加え

て，二種類以上の元素から成る複雑な析出物を利用した強化方法に関しても研究が進めら

れている．Mg合金への添加元素として近年特に注目されているのは，希土類元素（RE）

である [38, 39, 43, 46, 63–66]．REを含むMg合金の JIS規格としては EZ系およびWE系

Mg合金などがある．
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一般的にREは，スカンジウム（21Sc）およびイットリウム（39Y）の 2元素，ならびに

ランタン（57La）からルテチウム（71Lu）までの 15元素を併せた計 17元素の総称である．

しかしながら，Scおよび Yはその性質に基づく分類方法の差に起因して，分野によって

はREに分類されない場合がある．Scおよび Yは物理学の分野においては遷移金属とし

て捉えられているが，化学の分野においてはREに分類することが好まれる．材料科学分

野の場合，ScおよびYはREとして認識されることが多いため，本論文においてもScお

よびYを含む 17元素をREとして呼称する．REは基本的に原子量が大きく，その添加は

軽量性を損なうことに繋がるが，合金中における添加元素の量は数質量パーセント程度の

オーダーであり，合金化による材料特性の改善に関する効果がより重視される．一方で，

REは希少価値が高いため，経済的な理由から添加量を減らしたり，代替元素の探索が必

要とされている．

近年では計測技術の発展により，活動した変形モードの同定や，格子欠陥に対する精密

な観察が可能になってきている．また，特にREを含有したMg合金の場合，REとMgの間

の原子質量差が大きいことを利用して高角散乱環状暗視野走査型顕微鏡（HAADF-STEM:

High-Angle Annular Dark-Field Scanning Transmission Electron Microscopy）による観測を

有効に活用することができる [67,68]．これにより，整合した析出相の結晶構造の精密な

観察 [69–78]および界面における溶質原子の偏析サイトを観察すること [79]が可能となっ

た．このような計測技術の発展は材料科学分野の研究をより促進させている．

1.3.2 Mg合金の分類とMg–Y合金の特徴

実用合金における構造材料は利用目的に応じて製造方法が異なる．主に，鋳型に溶融し

た金属を流し込み冷却することで目的の形状に固める鋳造材，および圧延，押出し，引抜

き，鍛造などの熱間または冷間の塑性変形プロセスを経て特定の形状（厚板，薄板，管，

棒および線など）に加工される展伸材に大別される．鋳造材は大量生産品に利用される一

方で，成形性に難点がある．展伸材はさらに機械加工を施すことで目的の形状に成形され

製品に利用される [66]．

鋳造材および厚板の展伸材は塑性変形プロセスの影響が他の展伸材と比べて少なく，時

効処理による析出物の制御がより重要となる．一方，製品への利用に際して細やかな機械

加工が前提となる厚板以外の展伸材では，変形を担う固溶体の制御がより重要となる．鋳

造材および展伸材の双方において強度と加工性のバランスを制御するために，析出物およ

び固溶体における添加元素が強化および加工性の向上に及ぼす影響を理解することが求め

られている．更に，添加元素の種類による材料の力学特性の寄与を系統的に理解すること
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で，合金設計に対する指針を獲得し，機構論に基づく材料開発を進展させることが期待さ

れる．

第 1.1節で述べたようにMg–Y合金では，硬度の高い析出物・析出相が形成されること

に加え，α固溶体においては強度を保ちながら延性が顕著に向上する効果が確認されてお

り，これらの機構を利用した二相Mg合金の強化が期待されている．

Mg–Y合金においては，母材（溶媒）であるMg結晶と整合した状態で溶質であるY原

子が規則的に並び，ナノサイズの析出物が形成される．この時の特徴として，β′構造と呼

ばれる当該系に特有な規則構造を取ることが報告されている [80]．この β′構造において

は，Y原子が第二近接距離の関係でジグザグ状の原子クラスターを形成する挙動（短距離

規則化）とジグザグ状のクラスターが 1.1 nm程度の間隔で周期的に配列する挙動（中距

離規則化）が共存する．また，この析出物の形成には適切な温度範囲において長時間の時

効を必要とする [8]．現状では，Mg合金の時効挙動については主に試行錯誤的な実験手

段により研究が進められている．一方で，Y添加に伴う析出挙動および強化機構をより詳

細に理解するためには，原子レベルの相互作用特性と速度論を考慮した理論的アプローチ

を活用することが求められている．

Mg–Y合金の α固溶体における強度と延性の向上の関係は非常に特異であり，本来ト

レードオフの関係にある両者が同時に向上することが報告されている [9,10]．更に，Yの

添加量が微量であっても延性に対する効果が顕著に見られることは興味深い．これまでの

報告例では，約 0.11wt.%（0.03at.%Y）以上の添加量でも効果が見られており [10]，この

ように添加量に比例しない，非線形的な力学特性の変化が確認されている．このような現

象をもたらす原子レベルの機構を解明することで，今後より効果的な合金化プロセスを探

索し，Yよりも安価な元素を用いた性能獲得（元素の代替）を図ることが期待される．

1.3.3 Mg–Y合金における析出強化

Mg–Y合金において特徴的な β′構造を有する析出物はMg–RE二元合金，特にGdおよ

びNdにおいて発現することが知られている [8,69,71,81,82]．これらの析出物は同じ β′構

造を有しているが，その原子種によって析出物の成長方位と形態（モルフォロジー）が異

なり，硬化に対して与える影響が変化する [83,84]．また，Mg–Nd合金およびMg–Nd–Y

合金においては，時効過程において β′構造から fcc構造へ相変態した β1析出相が形成さ

れ [73–75,85]，β1相と β′析出物が隣接した組織が観察されるなど [73,74]，複雑な析出現

象が確認されている．また，これらの析出相を利用した力学特性の改善に関して議論され

ている [73,74]．
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析出物が転位と相互作用することで材料が硬化する現象は析出硬化とよばれ，強化手

法のひとつとして従来から利用されている．析出硬化において重要な強化機構の一つに

Orowan機構がある [14]．Orowan機構では，転位が母相と弾性定数の異なる析出物に到

達したときに移動が阻害され，析出物の周囲をまわりこむ形で転位ループを形成した後に

転位が再び移動する．本機構は，析出物が転位運動の障害となることを利用した材料の硬

化機構である．固体力学分野において，初期には等方的なモデルにおいてその理論が構築

され，現在では hcp構造における弾性異方性を考慮したモデルへと拡張されている [86]．

このような動きは析出物の構造，形態，方位が析出硬化挙動に対して与える影響を検討す

るに当たって重要な知見となる．

1.4 本論文の目的

1.1節に示したように，構造材料において強度と延性はトレードオフの関係にあるため，

均質な単一相材料によって高い強度と優れた延性を両立させることは一般に困難である．

そのため，粒界，界面，転位などの格子欠陥や合金元素の偏析などの不均一性（ヘテロ構

造）を制御することで所望の力学特性を獲得しようとする組織設計のアプローチが注目さ

れる．

一般的なMg合金と同様に，例えばMg–Y合金を構造材料として実用化する際には，強

化相として強度の向上に寄与する硬質な析出物相と，その周囲を取り囲みながら材料全体

の延性を担う軟質な α-Mg相（α固溶体）とを組み合わせた二相組織とすることで，構造

材料として要求される力学特性を満足させることが重要となる．このような二相組織を持

つ合金（二相合金）のマクロな力学特性を支配する因子としては，(a)材料組織を構成す

る各相の溶質濃度に依存した内在的な力学特性に加えて，(b)相間の界面特性およびイン

タラクション，(c)各相の体積分率，粒径，結晶方位，形態（モルフォロジー）等が挙げ

られる．合金全体としての力学特性を設計するためにはこれらのパラメータを複合的に調

整し，その応答を定量的に把握することが求められる．一方で，材料内部におけるこれら

の諸因子は非線形的かつスケール横断的に振る舞うため，複数相の組織からなる複合材料

の力学特性を上述のパラメータの関数として理論的に記述・予測することは現状では難し

い部分が多く，材料分野において挑戦的な課題の一つとして捉えられている．

本論文では，その出発点として，Mg–Y合金における析出物相および α-Mg相の内在特

性に関する知見（上述の (a)に相当）を獲得し，当該合金の力学特性向上の可能性を探る

ことに取り組む．すなわち，Mg–Y合金を対象に，(1)溶質原子を高濃度に含むMg相に

おける析出物の形成因子とその熱力学的安定性，(2)溶質原子が微量に固溶した α-Mg相
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における変形素過程と塑性の変化，に関して第一原理電子状態計算法，分子動力学法等の

原子レベルのシミュレーション手法を用いて解析し，固溶YがMg結晶の力学特性に対し

て与える効果とそのメカニズムを原子レベルから明らかにする．これにより，Mg合金の

構造材料としての潜在能力を引き出すための糸口を得ることを目指す．

上述の (1)に関して，1.3節で述べたようにMg–Y合金の時効過程においては複雑な析

出挙動が見られるが，その中でもナノスケールの特徴的な規則パターンを有する β′構造

（Mg7Y）が析出相として現れるときに顕著な時効硬化がもたらされることが報告されて

いる [8]．時効硬化のキネティクスにおいて，強度の向上に寄与する高濃度Y領域の挙動

を適切に評価するためには，まずMg母相中でのY原子の規則配列の形成に対する支配因

子をエネルギー論的に同定し，定量評価する必要がある．そこで本論文では，Mg–Y合金

における様々な溶質規則パターン（クラスター配列）における熱力学的相互作用の特性と

役割を密度汎関数理論に基づく第一原理電子状態計算を用いて明らかにする（第 3章）．

上述の (2)に関して，1.1節および 1.3節で述べたように，YをMgに少量添加すること

により室温において強度を保ちながら顕著に延性が向上する現象が報告されている．希

薄Mg–Y合金では，Yの添加によって形成が促進される I1型積層欠陥が介在することに

より新たな塑性変形機構が発現する可能性が指摘されているが [25,31]，その機構変化の

詳細については明らかになっていない部分が多い．そこで本論文では，原子間ポテンシャ

ルに基づく分子動力学法を用いて，Mg結晶において I1型積層欠陥が導入されることで誘

起される変形モードの様態を原子レベルから明らかにする．更に，この変形素過程がMg

結晶の延性の変化に対して与える影響に関して検討する（第 4章）．

加えて，Mg–Y合金の力学特性を制御するためには析出物の形成や積層欠陥の導入を促

すための熱処理が欠かせないため，高温下での材料内部の相変化および力学特性の変化を

評価するに当ってその基礎となる形成エネルギー，界面エネルギー，積層欠陥エネルギー

等の物性値についても温度依存性を考慮しなくてはいけない場合が想定される．一般的

な第一原理電子状態計算では絶対零度における系の全エネルギーを評価することが多く，

有限温度の効果を取り入れるためには種々のエントロピー項を別途考慮する必要がある．

ここで，主にフォノン振動に基づく温度効果を取り入れるための手段のひとつとして，準

調和近似 [87]に基づき第一原理的に自由エネルギーを評価するアプローチが有効となる．

本論文では将来の本研究の進展を見越し，hcp構造を有するMg結晶に対してこの近似を

適用するために，結晶構造の異方性を考慮できるような準調和近似計算の枠組みを構築す

るとともに，その有効性を検証する（第 5章）．
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1.5 本論文の構成

本論文は全 6章から構成される．第 1章は序論として研究の背景・目的を記述した後，

Mg–Y合金において特に近年注目されている力学特性について概説する．

第 2章では，密度汎関数理論に基づく第一原理電子状態計算法，原子間ポテンシャルに

基づく分子動力学法に関して述べる．

第 3章では，Mg結晶に高濃度のYが固溶した状態において，析出強化現象の主因子と

なる Yのナノ析出物における溶質規則化（クラスター化）の機構に関して，第一原理電

子状態計算法に基づくエネルギー論の観点から考察する．

第 4章では，希薄Mg–Y合金において延性が向上する現象の要因を，原子間ポテンシャ

ルに基づく分子動力学法を用いて調査する．特に，固溶 Yにより形成が促進される I1型

積層欠陥が系の強化ならびに延性の向上に対して寄与する機構について考察する．

第 5章ではMgを対象に，準調和近似に基づく振動自由エネルギーを構造異方性を考慮

しながら解析するための計算の枠組みを構築するとともに，その有効性の確認を行う．

第 6章では，結論として研究の総括が述べられる．
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第2章 原子シミュレーションの手法

2.1 緒言

本章においては第一原理電子状態計算法および分子動力学法に代表される原子レベルの

シミュレーション手法の概要を述べる．本論文では，以降，これらの手法を総称して原子

シミュレーションと呼ぶ．

2.2 第一原理電子状態計算の概要

2.2.1 第一原理電子状態計算とは

材料を構成する原子は原子核と電子から構成されており，原子・電子論に基づくアプ

ローチを試みる際には量子力学に基づく解析が有効であることが知られている．量子力学

では，量子化された多粒子系に対して時間依存のSchr̈odinger方程式を解くことがひとつ

の起点となっている．しかしながら，材料科学の分野においては主に凝縮した状態を扱う

ため，原子に対して実際的にBorn-Oppenheimer近似を適用して，系を原子核の座標と電

子の座標に分離して記述する．この近似は，原子核を構成する陽子や中性子の質量は電子

の質量より約 1000倍以上大きく，その運動は電子の運動に比べて十分遅いため，電子を

取り扱う際には原子核の運動は止まっていると近似できるという考えに基づくものであ

る．この断熱的に分離された系において，原子核に対しては古典的に扱い，電子に対して

は量子的に扱うことで定常状態の Schr̈odinger方程式を解く．すなわち，原子の挙動は電

子状態に基づき特徴づけられると考える．量子力学の根本原理に立脚しながら，断熱近似

の中で，その電子状態を様々な近似を駆使して数値的に取扱い，解析を実施するための計

算体系が，第一原理電子状態計算法である．なお，材料科学分野では第一原理電子状態計

算のことを単に第一原理計算と呼ぶことが多いため，本論文においてもそれに従うことと

する．

材料科学分野において第一原理計算を用いる大きな目的の一つは，電子状態計算を実施

して，その知見に基づいて，材料の各種物性を非経験的に評価することである．この非経

験的であるということは，導入されている近似を超えない範囲で，原子番号のみを入力パ

ラメータとして既知でない現象や物性および機械的性質を予測する能力を備えているこ
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とを意味しており，これは材料の研究者にとって非常に魅力的である [88]．計算機の能力

向上に伴い，本手法を活用した学術研究が更に拡大・発展することが期待される．

第一原理計算においてSchr̈odinger方程式を数値的に解析する際，根幹となる近似手法

としてHartree-Fock法および密度汎関数法がよく利用される．Hartree-Fock法では多電子

系の波動関数（全波動関数）を一電子波動関数の反対称化積（Slater行列式）で表現し，主

に分子などの孤立系を扱う化学の分野において頻繁に利用される．密度汎関数法では波動

関数を平面波基底で展開し，主に結晶材料などの周期系を扱う固体物理・材料の分野にお

いて頻繁に利用される．密度汎関数法においては密度汎関数理論（DFT: Density Functional

Theory）[89]に基づき Schr̈odinger方程式を一電子近似した Kohn-Sham方程式 [90]を数

値的に解く．近年では，化学反応に関する結合の相互作用を密度汎関数理論に基づく第一

原理計算（DFT計算）を活用することで解析を行う研究が発展している [91]．また，DFT

における交換・相関汎関数に関しては，後述する局所密度近似や一般化密度勾配近似に

よるものの他，Hartree-Fock法で厳密に取り扱う交換相互作用を一定量混合（ハイブリッ

ド）した混成汎関数なども提案されている [91]．DFT計算の歴史はHohenbergとKohnが

DFTの原著論文を発表した 1964年が起点となっており，2014年にはDFTの論文が発表

されてちょうど半世紀が経過したことも影響して，その発展ならびに動向をまとめた総説

論文がいくつか発表されている [92–94]．DFT計算を用いた論文数は計算機の発達に伴い

急激に増加しており [91,95]，現在では材料研究にとって欠かせない解析ツールの一つと

して認識されている．

2.2.2 密度汎関数理論

本節では DFT計算の二本柱となっている密度汎関数理論および Kohm-Sham法につい

て概要を示す．

互いに相互作用する電子を含む多体系においては Hohenberg-Kohnの定理 [89]が成り

立つ．Hohenberg-Kohnの定理によると電子密度が系のポテンシャル場を決定し，その時

に位置 rにおける電子密度 ρと外部ポテンシャル Vが一義的に決まる．この定理に基づ

き，外部ポテンシャル V(r)中において基底状態の系のエネルギーをある普遍的な汎関数

F[ρ(r)]を用いて以下のように表すことができる．

E[ρ] = F[ρ] +
∫

ρ(r)V(r)dr (2.1)

また，この定理は，電子密度の積分が全電子の数と等しいという制約のもとで，系のエネ

ルギーは基底状態の電子密度に対して最小となり，更に，その最小値は基底状態でのエネ

ルギーと一致することを述べている．これにより，相互作用する多電子系での基底状態を
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波動関数を用いて記述する代わりに電子密度の汎関数として記述ですることが可能とな

り，多電子系の取扱いにおける困難を大幅に単純化することが出来るようになった．

KohnとShamは汎関数F[ρ]を，相互作用する多電子系での電子の運動エネルギーTel[ρ]，

電子間のクーロンエネルギー J[ρ]および多電子系での電子の相互作用 Eel[ρ]の和で定式

化した．

F[ρ] = Tel[ρ] + J[ρ] + Eel[ρ] (2.2)

複雑な多電子系における相互作用をすべて交換相関項 Excに繰り込むことで，計算を実行

する．相互作用のない系での電子の運動エネルギーを TKS
el とすると以下で表される．

F[ρ] = TKS
el [ρ] +

e2

2

∫
ρ(r)ρ(r′)
| r − r′ | drdr′ + Exc[ρ] (2.3)

ここで，eは電子の電荷である．さらに，Excは，以下で定義される．

Exc[ρ] = Tel[ρ] − TKS
el [ρ] + Eel[ρ] (2.4)

この式は多電子系での相互作用を考慮した電子の運動エネルギーから，相互作用のない電

子の運動エネルギーを引いたものに Eel[ρ]を加えたものとなっており，複雑な相互作用を

すべてこの項に押しこんだ形となっている．

電子密度の積分が電子の数 nelと一致するという拘束条件のもとで式 (2.1)におけるE[ρ]

の密度に関する第一変分を求め，それが零になると置くことで，以下の一電子方程式が得

られる．(
− ℏ2

2m
∂2

∂r2
+ VSCF(r)

)
ψi(r) = ϵiψi(r) (2.5)

ここで，ℏは換算プランク定数，ψiはKohn-Sham軌道，ϵiは上式の固有値である．VSCFは

電子の感じる有効一電子ポテンシャルであり，以下で示される．

VSCF(r) = V(r) + e2

∫
ρ(r′)
| r − r′ |dr′ + vxc(r) (2.6)

vxc(r) ≡
δExc

δρ(r)
(2.7)

この式 (2.5)はKohn-Sham方程式と呼ばれる．磁性を考慮していない電子密度の分布は式

(2.5)の解である Kohn-Sham軌道 ψiから以下で表される．

ρ(r) = 2
nel/2∑
i=1

| ψi(r) |2 (2.8)

相互作用のない系の電子の運動エネルギー TKS
el は ψiを用いて以下で表される．

TKS
el [ρ] = −2

ℏ2

2m

nel/2∑
i=1

∫
ψ∗i (r)

∂2ψi(r)
∂r2

dr (2.9)
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また，Kohn-Sham方程式は交換相関ポテンシャル以外は厳密に扱えるが，交換相関ポテ

ンシャルについてはなんらかの近似を行う必要がある．その近似手法としては局所密度近

似を始めとする手法が考案されている．

Kohn-Sham方程式はその固有値として式 (2.3)および (2.6)を用いると以下で表される．

E[ρ] = 2
nel/2∑
i=1

ϵi −
e2

2

∫
ρ(r)ρ(r′)
| r − r′ | drdr′ + Exc[ρ] −

∫
ρ(r)vxc(r)dr (2.10)

この式においては，解が電子密度の分布を通じて自身の固有関数に依存している．すなわ

ち，解に自身の解を含んでいるため，一度方程式を解いただけでは正しい解が得られない

ことを示している．そこで，実際の数値計算では電荷密度を変化させながら固有エネル

ギーが自己無撞着となるまで繰り返し計算を行うことで，正しい解を得る．

この Kohn-Sham方程式を用いる利点は，電子に関する多体問題を一電子問題に置き換

えることで計算の効率化をもたらす点である．一方で，最大の問題は厳密かつ妥当な計算

コストの交換相関ポテンシャルを与える必要があることである．しかしながら，このポテ

ンシャルを厳密に決定することは難しく，実際に計算を実行する際には，電子密度が一定

とみなせる十分小さな体積における交換相関エネルギーを，同じ体積における一様な電子

ガスの交換相関エネルギーと置き換えることができるという近似を用いる．この近似は局

所密度近似（LDA: Local Density Approximation）と呼ばれている．Kohn-Sham方程式の

信頼性は交換相関の近似の妥当性に依存しており，LDA を基に様々な関数が現在でも継

続して開発されている．金属材料の解析において最もよく用いられている交換相関関数

は，LDA に対して密度勾配を用いることで修正した一般化勾配近似（GGA: Generalized

Gradient Approximation）である．

DFT計算においては全電子の状態を解析するFull-potential Linerarlized Augmented Plane

Wave（FLAPW）法が原理的に最も精度のよい計算手法である [96, 97]．しかしながら，

このFLAPW法は計算負荷が高いため，計算精度を出来るだけ落とさずより効率的な近似

手法が提案された [88,97–101]．一般的に内殻電子は原子核付近に局在し，外部からの影

響を受けにくく，物質の構造や反応性，電気的・磁気的・光学的特性といった物理的・化

学的性質は最外殻にある価電子の状態により支配されている．このことから，価電子の状

態を主に考えることで効率的かつ精度のよい結果が得られると期待できる．そこで，全電

子の状態を計算する代わりに，内殻電子を原子核と一緒に取扱い，更に内殻半径より外側

については，真の原子ポテンシャルと同じ電子散乱の性質を持つように近似したポテン

シャルを用いることが提案された．この近似手法を擬ポテンシャル法と呼ぶ．この擬ポテ

ンシャル法の利用により，物質における化学結合に対する高い精度を保ったまま，全電子

計算法と比べて計算量を大きく簡略化することができる．この擬ポテンシャルについても
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様々な形式が提案されているが，金属材料に関する近年の解析では Projector Augmented

Wave（PAW）法 [101]がよく用いられている．

2.3 原子間ポテンシャルに基づく分子動力学法の概要

分子動力学（MD）法は，古典力学の運動方程式で記述できる相互作用する多体粒子系

を取扱う [102]．粒子の数を NPTとすると，系の状態は粒子の位置と運動量によって完全

に指定することができる．原子モデルにおいて与えた初期値に対して運動方程式を解くこ

とにより系の時間発展過程を計算し，位相空間（6NPT次元の位置–運動量空間）内での軌

跡を決定論的に求める．そして，系の熱力学量の各瞬間での値の長時間平均は位相空間平

均と等しくなるというエルゴートの定理を適用して，マクロ的な物質特性を評価する．

MD法は平衡状態および非平衡状態における系を対象とすることができる．MD法を用

いた原子シミュレーションを実際に実施する際には，系のサイズおよび計算時間が有限で

あるため，統計的に厳密な意味で保証されたマクロ特性を評価しているわけではない可能

性がある点には注意が必要である．すなわち，追求しているミクロ系（多粒子系の状態）

がマクロ的観測とどのように関連付けられるかを常に意識する必要がある．MD計算を実

施する際は，逐次原子に働く力を計算する必要があるため，その元となる原子間相互作用

を便宜的に記述するポテンシャル関数を用いることが一般的となっている．現在の計算機

資源の水準であれば，原子の熱振動（フェムト秒程度）を時間刻みの基準とした場合に数

ナノ ∼マイクロ秒オーダーのMD計算が可能であり，着目する特性・挙動を支配する素

過程がこの時間スケールに収まるような微視的現象を解析する際に有効な手法として広

く利用されている．

MD法において運動方程式を解く際には，常微分方程式の時間積分に関する数値解析ア

ルゴリズムが用いられる．その中でも，2次のシンプレクティック積分法に相当する速度

Verlet法がよく利用される．また，MD計算において温度および圧力を一定に保つ解析を

実施するために，Nośe-Hoover法および Parrinello-Rahman法に代表される，多くの制御

手法が考案されている．

近年では第一原理計算と同様，MD法に関する汎用計算コード [103]が発達しており，

一般的なMD計算を実施するための数値アルゴリズムについてはこれらのコードに既に実

装されている場合も多い．そのため，昨今の計算機能力の向上と相まって，物理学，化学，

生物学，材料科学等の幅広い分野においてMD法を活用した研究事例が増加している．
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2.3.1 Mgの原子間ポテンシャル

MD法において運動方程式を解く際，原子間ポテンシャルに基づいて原子に働く力を数

値的に求める必要がある．この力は，一般的に，原子間距離および配置状態を変数とする

原子間ポテンシャル関数Φの，空間座標についての勾配ベクトルから求められる．

Mi
d2Ri

dt2
= F i (i = 1,2, · · · ,NPT) (2.11)

F i = −∇Φ(R, θ, · · · ) (2.12)

ここで，Mi，Riおよび F iは原子 iの質量，位置および原子に働く力である．tは時間を意

味する．θは 3体の角度を意味し，位置状態を記述するための代表的な変数の一つである．

従って，どのようなポテンシャル関数を選択するかがMD法を用いた原子シミュレーショ

ンの結果の質を決定づける．ポテンシャル関数は，一般に系のポテンシャルエネルギーを

複数のフィッティングパラメータを含む微分可能な簡単な関数で仮定し，任意に選択した

物性値を再現できるようそのパラメーターを決めることで得られる．

これまで対象物質の種類に応じて様々な形式の関数が提案されているが，金属に対して

は原子埋込み法（EAM: Embedded Atom Method）等の経験的多体ポテンシャルが良く用

いられる．このポテンシャルは有効媒質理論に基づいた関数形で定義されるが，そのポテ

ンシャルパラメーターは平衡状態でのマクロな物性値や第一原理計算から得られた値に対

してフィッティングされる．EAM形式における全ポテンシャルエネルギーは以下で表さ

れる．

Etopot =
∑

i

FEA
i

(
ρVI ,i

)
+

1
2

∑
j,i

ξi j (Ri j )

 (2.13)

ここで，FEA
i は原子 iの位置において電子密度 ρVI ,iを持つ，原子 iの埋込みエネルギー，ξi j

は原子間の 2体相互作用を意味する．一般に，ρVI ,iは電子密度が 2原子間の距離Ri j にのみ

依存するという仮定の下で，その原子 iに隣接する原子群 jの電子密度の線形和として近

似される．なお，原子間相互作用を記述するポテンシャル関数における電子密度は，フィッ

ティングを行うために恣意的に用いられる変数であり，厳密に物理的な意味を持つ値では

ないことに留意する必要がある．そのため，DFTにおける電子密度 ρとEAMポテンシャ

ルにおける電子密度 ρVI を区別して表記する．Mgにおける代表的な EAM形式のポテン

シャルとして Sunらにより開発されたもの [104]が古くから利用されている．

一方で，EAM形式を発展させ電子密度に対する高次の修正項を導入することで，原子

間結合の角度依存性を表現した修正原子埋込み法（MEAM: Modified EAM）が提案され

ている [105]．MEAM 形式における全エネルギーは式 (2.13)と同様に表される．均質な単
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元系の材料を仮定し，安定な構造（最適化された構造）に対する第一隣接原子群を対象に

した原子 1個の凝集エネルギーは以下で表される．

ECO
i (R) = FEA

i

(
ρVI ,i/Zi

)
+

1
2

∑
j(,i)

ξi j (Ri j ) (2.14)

ここで，Ziは原子 iの第一隣接原子群の数である．左辺の凝集エネルギーが既知であると

して上式を変形し，2体ポテンシャルの部分を式 (2.13)に代入することにより，原子 iの

全エネルギーが以下で表される．

Ei =
1
Zi

∑
j(,i)

ECO
i (Ri j ) +

FEA
i

(
ρVI ,i/Zi

) − 1
Zi

∑
j(,i)

FEA
i (ρVI ,i

0(Ri j )/Zi)

 (2.15)

ここで，ρVI ,i
0は基準構造における平均密度である．上式右辺第 2項は，変形後の埋込み

エネルギーと基準構造の埋込みエネルギーの差を表す．電子密度の様式は，角度依存性を

考慮できるように高次の修正項の重み付き結合式として表され，
(
ρVI ,i

)2
=

∑3
l=0 tli

(
ρl

VI ,i

)2
と

なる．ここで，tliは重みである．具体的な形式は原著論文 [105]を参照していただきたい．

凝集エネルギーは以下で記述される．

ECO
i (r) = −ESU

i (1+ a∗)exp(−a∗)

a∗ = ζi(R/R
eq
i − 1) (2.16)

ζi =

√
9BMO

i Ωi

ESU
i

(2.17)

ここで，Reqは平衡状態における第一近接距離，BMOは体積弾性定数，Ωは原子体積（hcp

構造の場合，Ω = R3
0/
√

2），ESUは昇華エネルギーを表す．多体項の関数は以下で表される．

Fi(ρVI) = AMEAM
i ESU

i ρVI ln ρVI (2.18)

ここで，AMEAM
i は決定されるべきパラメーターである．MEAM に含まれる八つの未定係数

tliならびに βl(l = 0, · · · ,3)は昇華エネルギー，格子定数，体積弾性定数，せん断定数二つ，

構造的エネルギー差の値二つ，および空孔形成エネルギーの計八つの物性値に対して直接

フィッティングすることで求められる．

さらに第二隣接原子群を含めて考慮した第二近接MEAM（2NN-MEAM）も提案されて

いる [106]．2NN-MEAMにおいては原子 1個の凝集エネルギーは以下で表される．

ECO
i (R) = FEA

i

(
ρVI ,i(R)

)
+

Zi
1

2

∑
j(,i)

ξi j (Ri j ) +
Zi

2S

2

∑
j(,i)

ξi j (aRi j ) (2.19)

ここで，Zi
2は第二近接原子群の数，Sおよび aはそれぞれの結晶構造において決まる定数

である．詳細なエネルギーの形式は原著論文 [106]を参照していただきたい．2NN-MEAM
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におけるパラメーターセット（八つの未定係数）はMEAM と同様である．Mgにおいて

はKimらがこの 2NN-MEAM形式を用いた原子間ポテンシャル関数を開発した [107]．こ

れに対して，Wuらは，DFT計算を用いて解析された ⟨c+ a⟩転位の転位芯構造を適切に
記述するための改良を施した 2NN-MEAM形式のポテンシャル関数を開発した [108]．

本論文の第 4章においては，SunおよびWuらが開発した原子間ポテンシャルを用い

た解析を実施する．そこで，使用するMDプログラムの動作確認を兼ねて，基礎的な物

性値に関してそれぞれのポテンシャル関数を用いた値を計算し，文献中の実験値・理論

値 [104,108–110]と比較した．表 2.1にその結果を示す．各ポテンシャルとも文献値をよ

く再現出来ていることが確認できる．

2.4 結言

本章では，本研究において用いる原子論に基づく数値シミュレーション手法である第一

原理電子状態計算法および分子動力学法に関する概要を述べた．更に，Mgに対して開発

された原子間ポテンシャルの概要を述べた．
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第3章 Mg中の固溶Yによるナノ析出物
形成の支配因子に関する解析

3.1 緒言

Mg合金はその軽量性に起因して，軽量化が重要となる自動車，鉄道および航空産業な

どの分野での利用に期待が集まっている [1,3,64,114]．Mg合金の力学特性は加熱，冷却

および時効などの処理を通じて改善される．これらの処理は変形に対して異なる抵抗を有

する準安定または平衡な析出相の形成により，材料に明確な硬化をもたらすことが知られ

ている [8, 86, 115]．特に，希土類元素（RE）を含有するMg合金は時効中において緩や

かであるがはっきりとした析出硬化を示し，興味を引いている．長時間の時効後に柱面に

沿って形成されるREに富んだ面状の析出物は，強化相としてのみならずMg母相中の底

面における転位運動の障害として機能する [8, 63, 83, 84, 116–118]．時効硬化を利用して，

要求される機械特性を満足するMg合金を設計するためには，時効メカニズムを理解し，

原子または微視的なレベルにおける析出物の構造，方位および形態を解明することが重要

となる．

高分解能透過型電子顕微鏡（HRTEM: High Resolution TEM）や高角散乱環状暗視野走

査型顕微鏡（HAADF-STEM）に代表されるような最先端の電子顕微鏡技術の発展により，

Mg–RE合金における溶質原子が規則的に配列した結晶相に関する基礎的な理解が深まっ

ている [80–82,119]．NishijimaらはHAADF-STEMを用いて，473 Kにおける時効ピーク

に至る過程で準安定な β′′および β′析出相が形成されることを明らかにした [80,81,119]．

特に，Mg7Yの組成を持つ β′構造はREに富んだジグザグ状のパターンが特徴的な周期に

配列しており，二種類の規則性が確認できる．一つ目の規則性はサブナノスケールの短距

離規則であり，ここでは，六方最密（hcp）格子において第二近接関係（約 0.45 nm）にあ

るRE–RE原子対が偏析した後，ジグザグ型の面状溶質クラスターが ⟨112̄0⟩に沿って形成
される．二つ目の規則化はナノスケールの中距離規則であり，ここでは，ジグザグ型のク

ラスターがFig. 3.1に示されているように，⟨112̄0⟩に垂直に（⟨1̄100⟩方向に）2
√

3aMg（約

1.1 nm）の等間隔で並んでいる [80–82]．なお，aMgは hcp-Mgの a軸方向の単位格子の長

さで，約 0.32 nmである．ここで，hcp-Mgにおける第二および第三近接関係の（2NNお
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Fig. 3.1: Schematic of the arrangements of zigzag-shaped clusters with an intercluster distance
d and a zigzag phaseϕ: (a) in-phase (IP) and (b) anti-phase (AP) patterns. Each cluster is
formed from the Y–Y pairs at the second-nearest neighbor (2NN) positions, represented by the
bars between the Y atoms. Ordinarily aligned clusters are shown in red and inverted (half-cycle
shifted) ones in yellow.

よび 3NNの）RE–RE原子対の強い結合は，ジグザグ型の短距離規則を持つナノサイズの

REクラスターが形成する際の主要な駆動力である [11, 120]．しかしながら，Mgにおけ

るREクラスター形成に関する最近の実験観察および理論モデルの発展にも関わらず，溶

質クラスターの配列における中距離規則に関する基本的なメカニズムの詳細は未だ明ら

かになっていない．

時効硬化のキネティクスにおける溶質濃度の高い領域の挙動を適切に評価するためには．

母相中での溶質原子の規則配列の形成に対する支配因子の同定および解明が必要となる．

その要素は以下の三点をを含む．すなわち，短距離の溶質原子のクラスター化（intracluster

interaction）ならびに中距離のクラスターの整列（intercluster interaction）を導く主となる

熱力学的相互作用，析出物の生成または成長速度を決定する形成エネルギーおよび溶質ク
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ラスターの拡散性，析出物の方位および形態を支配する界面エネルギーおよび母相と析出

物間の格子整合性，である．これらの要素は時効ピークの条件時間および温度の関数とし

て明らかにするための肝要なパラメータである．本研究では，これらの中でMg–RE合金

の代表例としてのMg–Y合金において，様々なクラスター配列の全エネルギーに対する

クラスター内（intracluster）ならびにクラスター間（intercluster）の熱力学的相互作用の

影響を密度汎関数理論（DFT） [90]に基づく第一原理計算（DFT計算）を用いて調査す

る．特に，中距離規則化の挙動の起源を明確にするために，クラスター間相互作用エネル

ギーに対する化学的相互作用による寄与および緩和による寄与が遠方まで作用する性質

を同定する．これらの解析により，エネルギー論的に適切にクラスター配列を決定づける

クラスター間相互作用の影響範囲および役割を示す．これはMg–Y合金において興味深

い β′構造の形成メカニズムに対して洞察を与える．

3.2 解析手法

3.2.1 計算モデル

複数のジグザグ形状のクラスターを含むMg–Y相のエネルギー論（energetics）および

平衡構造を基底状態におけるDFT計算から得る．β′構造に類したパターンを持つ種々の

スーパーセルをモデル化するに当たり，ここでは二つのパラメーター，すなわち hcp-Mg

の母相における (1)ジグザグ状クラスターの面間距離 dおよび (2)クラスターの位相（ジグ

ザグの位相）ϕに従って配列する．dは周期的に並ぶクラスター間隔の長さであり，ϕは同

位相（IP: In-Phase,図 3.1(a)）パターンまたは逆位相（AP: Anti-Phase,図 3.1(b)）パターン

に分類される．両パターンとも dの距離を保ちながら同じ形状のジグザグクラスターが一

次元的に並ぶものであるが，これらのクラスターは IPパターンにおいては通常に整列し

ているのに対し，APパターンでは交互に反転（半位相分シフト）している．なお，Mg7Y

合金 [80]における元来の β′構造の配置は，図 3.2(c)に示すように（(d, ϕ) = (2
√

3aMg,AP)）

と表記される．

ジグザグクラスターを含む系（図3.2）の全エネルギーをDFT計算により求めるために，

2aMg × 16
√

3aMg × cMgの大きさを持ち 128原子を含む斜方晶系のスーパーセルを用いる．

ここで cMgは hcp-Mgにおける c軸方向に沿った基本単位格子の長さである．表 3.1に本

解析において考慮したクラスター配列のリストを示す．なお，dは
√

3aMgから 16
√

3aMg

までの範囲を考慮した．このモデルにおいては，周期境界条件の下では 2個の Y原子に

より一つのジグザグクラスターが構成されている．よって，それぞれのスーパーセル内に

存在するクラスターの数（Ncls）は nY/2となる．なお，nYはスーパーセル内の Y原子の

数である．ここで，Mg63Yの組成を持つ IPのクラスターパターンは，[1̄100]軸方向への
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Table 3.1: Arrangements of zigzag clusters in the hcp Mg–Y system used for DFT calculations.
Each arrangement is defined by an intercluster distance,d, and a zigzag phase,ϕ = IP or AP.
Models with superscripts (a)–(f) correspond to the arrangements (a)–(f) in Fig. 3.3.Ncls refers
to the number of solute clusters in the 128-atom supercell.

Composition # atoms Distance Phase # clusters
nMg nY d ϕ Ncls

Mg3Y 96 32
√

3aMg IP, AP(a) 16
Mg7Y 112 16 2

√
3aMg IP(b), AP(c) 8

Mg15Y 120 8 4
√

3aMg IP(d), AP(e) 4
Mg31Y 124 4 8

√
3aMg IP, AP 2

Mg63Y 126 2 16
√

3aMg IP(f) 1

周期境界条件が課せられている状況でも，Mg母相において孤立したクラスターを模擬し

ていると想定している．

スーパーセルの全エネルギーはVienna Ab initio Simulation Package（VASP） [121]に実

装されているDFTに基づいて計算する．ここでは，VASPにより提供される，PAW法 [101,

122]に基づく擬ポテンシャルを用いる．本研究において考慮される価電子の配置はMgに

対しては 3s2，Yに対しては 4s24p64d15s2を含む．なお，電子の配置は軌道と対応付けら

れ，磁性を考慮しない元素の場合は，軌道の大きさを示す主量子数（1，2，3，· · ·）と軌
道の形を示す方位量子数（s軌道，p軌道，d軌道，· · ·）を用いて表記される．交換相関
関数は PerdewおよびWangにより開発された PW91型 [123]の一般化勾配近似（GGA）

を用いて記述する．系の形成エネルギーに対する GGA汎関数の依存性を確認するため

に，一部の系に対してPerdew，BurkeおよびErnzerhofにより開発されたPBE型 [124]の

汎関数を用いた計算を実施し，PW91型の汎関数との比較を行う．全ての計算において，

Brillouin領域内の積分に対して 20×2×30のMonkhorst–Packの k点メッシュ [125]を用い，

平面波のエネルギーカットオフを 346 eVに設定する．零応力の下，0.2 eVの幅に指定し

たMethfessel–Paxtonスメアリング法 [126]を用いて，各原子にかかる力が 3 meV/Å以下

になるまでセルの形状，体積および原子位置の構造緩和を実施する．最適化構造の全エネ

ルギーについては Blöch修正された四面体法 [127]を用いて決定する．

25



��� � 3������� 16 3���

1�100

0001

112�0

���	
�
�
��	
�

�����2 3�������
�����2 3�������
�����4 3�������
�����4 3�������
�	���16 3�������

2���

Fig. 3.2: Periodic supercell models for the zigzag-cluster arrangements at intercluster distances
ranging from

√
3aMg to 16

√
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tively. The arrangements (a)–(f) correspond to the cases labeled in Table 3.1 with the same
characters. The dashed rectangle in (a) shows the 128-atom supercell used in the DFT calcula-
tions.
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3.2.2 形成エネルギーおよびクラスター間相互作用エネルギー

β′ 構造に類するクラスター配列を持つ Mg–Y系の形成エネルギー Ef は以下で定義さ

れる．

Ef (d, ϕ) =
1
nY

[
Ecls-arr(d, ϕ) − nMgµMg − nYµY

]
(3.1)

ここで，Ecls-arrは (d, ϕ)のクラスター配列を持つセルの全エネルギー，µXは平衡構造にお

ける純X元素（XはMgまたはY）の参照エネルギー（hcp構造のMgまたはYにおける

1原子あたりの全エネルギーに相当）である．nMgおよび nYは各セルにおけるMgおよび

Yの原子の個数をそれぞれ表す．また，NSCはスーパーセルにおける原子の総数であり，

NSC = nMg + nYとなる．

クラスター間相互作用エネルギー Einterは以下で定義される．

Einter(d, ϕ) =
1
nY

[
Ecls-arr(d, ϕ) + (Ncls− 1)Epure− NclsE

cls-iso
]

(3.2)

ここで，Ecls-isoはジグザグ状クラスターを一つ含むセル（NSC原子）の全エネルギー，Epure

はクラスターを含まないセル（NSC原子）の全エネルギーである．Nclsは各セルにおける

溶質クラスターの数である．Mg母相内のクラスター間の相互作用（binding）は Einterの

値 [120,128]で定量的に特徴づけることができ，ここで Einterは (d, ϕ)のパターンを持つク

ラスター配列が形成する際のエネルギー利得（または損失）を意味する．本定義におい

ては Einterの値が負のときに引力的な相互作用となる．Ef は系におけるクラスター内およ

びクラスター間相互作用の双方からの寄与を含んでいるため，Ef および Einterの値を比較

することにより系全体の安定性に対するこの二つの相互作用の影響を解析することがで

きる．

3.2.3 原子緩和の効果

Mgの原子半径と比較してYの原子半径は大きいため（MgおよびYの原子半径の経験

値はそれぞれ 1.50および 1.80 Å [129]），Y原子のクラスターはYに富んだ領域のみなら

ずMg母相全体に渡って顕著な原子ひずみを誘起することがあり得る．系に対するこのよ

うな長距離に及ぶ効果は，クラスター間相互作用および結果的に現れるクラスター配列

における中距離規則化に対して影響を与える可能性がある．本解析においては，着目する

クラスター配列を持つ原子構造に対して構造緩和を施したものと施していないものを比

較することで理想的な hcp構造を基準とした原子の局所変位を計算し，系内のひずみ場を

特徴付ける．ここで，基準となる理想構造（未緩和構造）は各原子を hcp構造の理想位置

に固定した状態で，セルの形状および体積を零応力下で最適化することにより得られる．
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一方，緩和構造はセルおよび原子に関する全ての自由度を緩和することにより得られる．

クラスター間相互作用に対する緩和の効果は様々なクラスター配列 (d, ϕ)における原子の

局所変位を解析することにより推測される．

3.3 結果および考察

3.3.1 形成エネルギーの評価

様々なクラスター配位 (d, ϕ)に対する形成エネルギーEfをPW91汎関数を用いて式 (3.1)

に従い計算した．その結果を表 3.2に示す．ここで，(
√

3aMg, IP)のクラスター配列に関し

ては構造緩和後に面心立方格子を持つ構造に形態変化したため除外した．なお，その他の

配列ついては緩和後も hcp格子を保ち続けた．表 3.2において，すべての Ef は−0.36から

−0.40 eVの範囲で負値を示し，クラスター間距離およびジグザグ位相の変化により最大

0.04 eV程度の差が現れた．これは，系においてYクラスターが互いに弱いながらも検知

できる程度に相互作用していることを示している．クラスター間相互作用の寄与は最大で

Ef の約 1/10程度（大よそ 0.04 eV）であることが推測された．

本来の β′構造に対応する (2
√

3aMg, AP)のクラスター配列のEfが，
√

3aMgから16
√

3aMg

の範囲内において最も低い値を示すことは注目に値する．この事実は，今回採用したDFT

計算を用いた理論的アプローチが，実験的に観察されている β′構造 [80]を含んだ様々な

クラスター配列におけるエネルギー的な序列を識別できることを示している．さらに，ク

ラスター間距離およびジグザグ位相（IPおよびAP）に関するエネルギーの差も特定可能

であることが分かった．

Table 3.2: Formation energies (Ef ) for theβ′-like cluster arrangements with an in-phase (IP)
and anti-phase (AP) pattern at an intercluster distance ofd in the Mg–Y system.

Distance Ef (eV/solute atom)
PW91 PBE

d ϕ = IP ϕ = AP ϕ = IP ϕ = AP
√

3aMg — −0.356
2
√

3aMg −0.379 −0.395 −0.371 −0.388
4
√

3aMg −0.387 −0.367
8
√

3aMg −0.377 −0.373
16
√

3aMg −0.366 — −0.363
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今回のDFT計算におけるGGA汎関数の影響を確認するため，(2
√

3aMg, IP), (2
√

3aMg,

AP)および (16
√

3aMg, IP)のクラスター配列における Ef をPBE汎関数を用いて評価した．

その結果を表 3.2に併記する．得られたEfの値はPW91汎関数を用いて得られた値と非常

によく一致した．更に，式 (3.2)に照らし合わせると，PW91およびPBE汎関数双方とも

d = 2
√

3aMgにおける Einterに対して本質的に同じような結果を与えることが分かる．そこ

で，以降においては主に PW91汎関数から得られた値に基づき議論する．

3.3.2 クラスター間相互作用の影響範囲の同定

クラスター間相互作用の有効範囲を推定するため，Mg母相における原子の局所変位

を [1̄100]方向（すなわち，面状のジグザグクラスターに垂直な方向）に沿って解析した．

d = 8
√

3aMgおよび d = 16
√

3aMgにおけるクラスター配列に対して，[1̄100]方向に垂直な

各原子層における原子の局所変位の平均値を求めた．その結果を図 3.3に示す．なお図 3.3

において，d = 8
√

3aMgのクラスター配列についてはグラフの両端に一つずつクラスター

が存在している一方で，d = 16
√

3aMgのクラスター配列については左端に一つのみ存在

していることに留意していただきたい．
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direction, obtained for the cluster arrangements atd = 8
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(solid squares).

29



すべての配列パターンにおいて，クラスター近傍での顕著な局所変位が確認できたが，

これは Yの原子半径が大きいことに由来する体積膨張ひずみにより誘起されたものであ

る．d = 16
√

3aMgのクラスター配列の場合においては，クラスターからの距離が増加する

に従い局所変位がなだらかに減少し，約 3 nmの距離において零に収束している．この範

囲はクラスター単体が周囲のMg母相に及ぼすことのできる領域の最大幅であると考えら

れる．d = 8
√

3aMgのクラスター配列における局所変位は 1.5 nmまでは同様の傾向に従う

が，クラスター間距離の中間である 4
√

3aMgの地点において急速に零に近づく．このこと

は，d = 8
√

3aMgの間隔で閉じ込められたクラスター同士が互いに干渉していることを示

している．なお，この距離の場合，ジグザグ位相の差は局所変位に対して大きな影響を及

ぼさなかった．結果として，(16
√

3aMg, IP)のクラスター配列は式 (3.2)における孤立クラ

スターの参照状態として妥当であることを示している．
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3.3.3 クラスター間相互作用の定量評価

(16
√

3aMg, IP)の配列をMg母相中の孤立クラスターに対する参照状態と見なして，式

(3.2)に従いEinterを計算した．その結果を図 3.4に示す．図を参照すると，クラスター間距

離およびジグザグ位相の双方に依存して，Einterに顕著な差が見られることが分かる．全

体的に，Einterは負の値を示し，クラスター間距離が短くなるに従いその大きさ（絶対値）

が増す．距離が 4
√

3aMg以上離れている場合は APパターンにおける Einterは IPパターン

よりもその絶対値は小さいが，その関係は d = 2
√

3aMgにおいて逆転する．更に，最もク

ラスター間距離が短い
√

3aMgでは Einterは正の値へと変化した．
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クラスター間距離の関数としての Einterは、各位相パターンにおいて二つの極小値を示

す．すなわち，(2
√

3aMg, AP)および (4
√

3aMg, IP)の配列が極小値に対応する．最も低い

Einterを示す (2
√

3aMg, AP)の配置は β′構造そのものに対応する一方，その次に低い Einter

を示す (4
√

3aMg, IP)の配置は β′構造の一部（subset）を成している．結果として，本解

析で対象としたジグザグ状のYクラスターから構成される相の中で (2
√

3aMg, AP)の配列

が最も安定な（最もエネルギーの低い）構造であり，これは実験観察 [80]とも整合する．

これらの結果は，Einterによるエネルギー利得がエネルギー的に好ましいジグザグクラス

ターの配列への変態を導くことを示唆しており，これはクラスターの整列ならびに β′構

造の形成に対して重要な要素であると考えらる．

3.3.4 クラスター間相互作用の分解

合金の配置によるエネルギーを化学的項と緩和項の和として記述することは慣例的に行

われており（例えば，参考文献 [130–132]），両項は原子の微視的な配置に依存する．化

学的な寄与は配置の自由度，すなわち与えられた配置，与えられた体積において母格子の

理想サイト上に異なる原子種を配置する操作に起因する．このような定められた幾何条件

下での原子の置換操作による反応では，電荷の移動，混成エネルギーバンドの形成などが

許される．一方，緩和項は，原子が平衡位置に向かって不均一に緩和する際のエネルギー

利得に起因する．この緩和はセル内の変位とセル外の変形を含む．

この特徴的なクラスター間相互作用の起源を調べるために，以下で定義される緩和エネ

ルギー∆Erを考えることにより，Yクラスター間の相互作用に対する原子緩和の効果を抽

出することを試みた．

∆Er = Elm − Eur (3.3)

ここで Eurおよび Elmはそれぞれ未緩和構造と緩和構造の全エネルギーを表しており，理

想格子位置に原子を固定した場合としない場合に相当する．クラスター間相互作用は以下

のように便宜的に化学的および緩和による寄与に分解される．

Einter(d, ϕ) =
1
nY

[
Elm(d, ϕ) + (N − 1)Epure

lm − NEiso
lm

]
=

1
nY

[
Eur(d, ϕ) + (N − 1)Epure

ur − NEiso
ur

]
+

1
nY

[
∆Er(d, ϕ) + (N − 1)∆Epure

r − N∆Eiso
r

]
= Echem(d, ϕ) + Erelax(d, ϕ) (3.4)

ここで，Echemおよび Erelaxはそれぞれ化学的相互作用エネルギーおよび緩和相互作用エネ

ルギーを意味する．Echemは理想的な格子整合系において，電荷の再構成に由来するクラ
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スター間の化学的な結合（binding）による寄与を表している．一方，Erelaxは個々のクラ

スターの緩和挙動における “干渉” に由来する寄与を表している．Epure
lm は今回の場合 Epure

ur

と同一であるので，∆Epure
r = 0である．

距離の関数としての分解されたクラスター間相互作用を図 3.5に示す．距離範囲全体に

渡って，化学的相互作用および緩和相互作用はそれぞれ引力的および斥力的な性質を有し

ていることが分かる．図 3.5に示めされているように，Echemは負の値を示し，クラスター

間距離が減少するに従い単調に減少する．一方，Erelaxは正の値を示し，クラスター間距

離が減少するに従い単調に増加する．Echemおよび Erelaxは，d =
√

3aMgにおいて符号の異

なる最大値を示す．この結果は，引力的な Echemと斥力的な Erelaxの間の競合が，実際の

正味のクラスター間相互作用をもたらし，これが様々なクラスター間距離の中からエネル
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ギー的に好ましいものを選択する際に重要な役割を果たす．d = 2
√

3aMgにおける IPおよ

びAPパターン間の Einterの逆転が Echemの特徴的なクラスター間距離依存性から決められ

ている点は興味深い．すなわち，d = 2
√

3aMgにおける APパターンの Echemは IPパター

ンの Echemよりも明確に小さい．一方，クラスター間距離が 4
√

3aMgより離れている場合

には，IPパターンの Echemの方が APパターンの Echemよりも小さくなる．

分解後の成分のみならず分解前の元のクラスター間相互作用も長距離におよぶ特性を有

しており，これがクラスターの協調的な相互作用をもたらすとともに，約 1.1 nmのクラ

スター間距離でクラスターが周期配列を形成する際に系のエネルギーを低下させているこ

とは注目に値する．MgおよびMg–Y合金において，原子間の化学的な相互作用は原子間

距離が約 0.65–0.75 nm以上である場合は典型的に無視できるとみなされる [104,133]．こ

の距離はMg–Y合金の β′相におけるクラスター間距離の約 60–70%程度に過ぎない．興

味深いことに，クラスターの周期配列形成の要因となるクラスター間相互作用は図 3.4お

よび 3.5に示されているように∼4.5 nmと数ナノメートルに及び，これは金属における典

型的な原子間相互作用の範囲よりも非常に長い．このことは，溶質原子のクラスター化は

溶質間相互作用の影響範囲を拡大させ，結果としてクラスター配列の形成を促すことを示

唆している．このようなクラスター系における化学的な相互作用をモデル化する際には，

相互作用の有効範囲およびエネルギー展開項の次数などに注意を払う必要があるかもし

れない．
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3.3.5 クラスター間相互作用における化学的効果

d = 2
√

3aMgにおける IPおよび APパターン間で Echemの大小が逆転する傾向（クロス

オーバー）に対する化学的な効果を詳細に調査するため，孤立クラスター系を参照状態と

する d = 2
√

3aMgおよび d = 4
√

3aMgにおけるジグザグクラスター配列（未緩和構造）に

おける差電荷密度を解析した．VESTAコード [134]を用いて得られた差電荷密度の等値

面を図 3.4に示す．d = 4
√

3aMgにおける APおよび IPパターンに対する等値面は Yクラ

スターの周辺のみで変化が確認できる一方で，d = 2
√

3aMgにおける等値面はクラスター

周辺のみならずクラスター間の hcp-Mg領域に渡って明確な電荷の再構成が生じているこ

とを示唆している．特に APパターンの場合，電荷のネットワークがクラスター間のMg

領域において発達していることが分かる．電子構造におけるこれらの定性的な差異はMg�����2 3������������4 3�������

�����2 3������������4 3������� 2 3���4 3���

0001 1�100112�0 4 3��� 2 3���
Fig. 3.6: Atomic configurations (upper panels) and isosurfaces of difference charge densities
(lower panels) of unrelaxed zigzag cluster arrangements projected on the (0001) plane: (a)
(d, ϕ) = (4

√
3aMg,AP), (b) (d, ϕ) = (4

√
3aMg, IP), (c) (d, ϕ) = (2

√
3aMg,AP), and (d) (d, ϕ)

= (2
√

3aMg, IP). Gray and red spheres indicate Mg and Y atoms, respectively, while only Y
atoms are displayed as spheres in the isosurfaces. Red and blue surfaces represent positive and
negative densities (i.e., 0.0001 and−0.0001), respectively, based on the reference state of an
isolated cluster system.
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Fig. 3.7: Total densities of state per unit volume for the cluster arrangements atd = 16
√

3aMg,
4
√

3aMg, and 2
√

3aMg with the Fermi level defined at 0 eV.

領域を介したクラスター間に化学的な束縛（binding）が存在していることを示唆してお

り，この束縛が d = 2
√

3aMgにおけるジグザグ位相についての Echemのクロスオーバーに

影響を与えていると思われる．

この系におけるクラスター間の化学的相互作用の特性を電荷密度に関する観点のみなら

ず，電子状態の観点から確かめるために，d = 16
√

3aMg，d = 4
√

3aMgおよび d = 2
√

3aMg

でのクラスター配列に対して全状態密度（TDOS: Total Densities Of State）を計算した（図

3.7）．TDOSはスーパーセル内に含まれるすべての原子における系全体の電子状態の分布

を表す．加えて，Y原子の s, pおよび d電子に対する部分状態密度（PDOS: Partial DOS）

を図 3.8に示す．PDOSはスーパーセル内の各元素ごとの電子状態の分布を表す．これら

の図から，Y濃度の増加（クラスター間距離の減少）に伴い，Fermi準位以上の状態数が

増加する傾向を示すなどの，TDOSのプロファイルにおいて段階的な変化が生じることが

確認できた．図 3.8におけるYのPDOSから，TDOSにおける変化はYの d電子の寄与に

主に由来するとみなせる．なお，クラスター間距離を変化させても Yの PDOSには明確

な差は確認されなかった．

局所的な各原子の電子状態における変化に着目するために，二種類のMg原子のサイ
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Fig. 3.8: Partial densities of state for the Y atoms (per atom) in the cluster arrangements atd =

16
√

3aMg, 4
√

3aMg, and 2
√

3aMg with the Fermi level defined at 0 eV.

ト，すなわち Yクラスターに隣接するサイト [図 3.9(a)における A] および隣り合うクラ

スターの中間に位置するサイト [図 3.9(a)におけるM]，における局所状態密度（LDOS:

Local DOS）を計算した．LDOSはスーパーセル内の各位置における原子ごとの電子状態

の分布を表す．これはクラスター内およびクラスター間の相互作用との関連性を検討する

ことを目的としている．図3.9に示されているように，AサイトにおけるMg原子のLDOS

は純Mgの LDOSとは明らかに異なっていた．ここで，Fermi準位より上の状態の数が減

少する一方で，−3 eV付近における s状態および−0.5 eV付近におけるp状態の存在がはっ

きりとなる．このような LDOSにおける差はすべてのクラスター配列において同様にみ

られた．これはクラスター内の短範囲の Y–Y間の束縛が，Y原子の軌道の混成を幾分伴

いながらも，主に Y原子に隣接したMg原子の周辺における電荷の再分配により誘起さ

れることを示唆している．また，MサイトにおけるMg原子に対する LDOSの特徴的な

変化が観察された．d = 16
√

3aMgでのクラスター配列に対する LDOSは純Mgの LDOS

とほぼ同一である．しかしながら，特に d = 2
√

3aMgにおける配列においては，1.5 eV付

近にピークをが生じるのと同時に，Fermi準位より上の状態の幅が減少した．加えて，ク

ラスター間距離が減少するのに伴い，Fermi準位における s状態の数は減少する傾向にあ
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Fig. 3.9: Local densities of state for the Mg atoms in the cluster arrangements atd = 16
√

3aMg,
4
√

3aMg, and 2
√

3aMg: (a) Schematic of two types of sites for Mg atoms, i.e., adjacent to the
Y clusters and in the middle of two neighboring clusters in the matrix, which are labeled “A”
and “M”, respectively. (b, c) Local densities of state for the Mg atoms (per atom) at the (b) A
and (c) M sites. The results for pure Mg are also shown for comparison. The horizontal axis
indicates the energy relative to the Fermi energy.

る．これはMサイトにあるMg原子が Yクラスターの化学的な効果により確かに影響さ

れ，系内のクラスター間相互作用に対して寄与を及ぼすことを示唆している．
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3.3.6 クラスターの規則化を伴う β′構造の形成メカニズム

平衡状態でのバルク構造における単体のMgおよびYを参照状態としている Ef は，以

下の三つのにエネルギーの寄与から構成されている．

(i) hcp-Mg中へのY原子の固溶．

(ii) Y原子のジグザグ形状への規則化．

(iii) Yクラスターの周期的な整列．

これら (i), (ii)および (iii) の三種類のエネルギーの寄与は固溶エネルギーEs,クラスター内エ

ネルギーEintraおよびクラスター間エネルギーEinterにそれぞれ対応し，Ef = Es+Eintra+Einter

である．

本解析において，Mg中のY原子 1個当たりの Esは Es = E(MgnMg
Y1) − nMgµMg − µY で

定義され，この値は −0.10 eVと評価された．このことから，Eintraは本系に対しては溶質

原子 1個あたり −0.27 eVのオーダーであることが分かった．また，図 3.4に示されてい

るように，Einterの寄与は Eintraの値の約 1/10であることが推定された．以上のことから，

Eintraは相対的に大きな割合を占めるため，クラスター配列の熱力学的安定性における最

も支配的な因子であることが考えられる．これはクラスター内部の Y–Y間の束縛の強さ

（先行研究 [120]において hcp-Mgにおける 2NNおよび 3NNの Y–Y対の束縛エネルギー

はそれぞれ −0.16および −0.08 eVと求められている．）および結果的に生じる短範囲の規

則化の特性を反映している．これらの結果は β′析出構造の形成時において，まず初めに

影響の強いクラスター内相互作用により短範囲の規則化（クラスター化）が進行し，その

次にジグザグ状の短範囲規則化が生じた領域において程度の弱いクラスター間相互作用に

より複数の Yクラスターにおける中距離の規則化（クラスターの整列）がゆっくりと確

立されるということを示唆している．なお，この一連の過程において，系の全エネルギー

が減少するようにエネルギー的に好ましい配置が探索され続ける．

このような描像はMg–RE（ここでのREはYおよびGd）系に対するHAADF-STEMを

用いたイメージングによる実験的報告 [8, 80–82, 119]と一致する．473 KでのMg–RE二

元合金の時効過程に関する実験結果は，ジグザグクラスター配列で構成される β′相の出

現は D019に類似した部分規則構造を含む β′′相の出現に比べて非常に遅いため，β′相は

β′′相よりも熱力学的に安定であることを示唆している．ここで，(
√

3aMg, AP)の配列に

相当する “完全に規則化した” D019型の結晶構造は，実際のMg–RE合金中に析出する β′′

相においては観察されず，その代わりに β′に類似した直線のジグザグパターンとD019に

類似した局所的な六角形のパターンの二種類の特徴的な局所的なクラスターが [0001]方
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向に沿って観察されることは注目に値する [81,82]．これらパターンは両方とも 2NNおよ

び 3NNのRE–RE対から成る．このような β′′相における二種類の短範囲規則化の共存は，

RE–RE対に関するクラスター内相互作用が主要な役割を果たすことで，RE原子が規則化

した結果であると解釈できる [120]．その次の段階として，D019構造と比べて β′構造の方

が形成エネルギーが低いことに反映されて，時効の経過に伴い直線状のジグザグパターン

が六角形のパターンを淘汰して支配的になると考えられる．この事実は β′相への変態は，

例えば本解析において特徴付けられたクラスター間相互作用のような弱い相互作用によ

り，緩やかな形で生じることを示唆している．

今回注目したMg–Y系と同様の，クラスター化において特定の距離スケールを持った規

則化の傾向は，Cu–Au, Au–Niなどの他の合金系においても観察されている [132,135,136]．

このことは典型的に短範囲の化学的相互作用と長範囲の緩和相互作用の間の競合が，異な

る原子半径差を持つ元素を含む系における共通したメカニズムとして，析出相の挙動にお

いて鍵となる役割を果たしていることを示唆している．このような競合する相互作用を

持つ系が，多成分の超格子構造に向けて自己組織化する能力を内在していることは興味

深い．

本研究においては，原子の拡散，溶質原子の偏析およびクラスター化に関する速度論の

効果は考慮されておらず，速度論的に好ましい形成過程については同定されていない．系

の詳細な状態変化に関する解析は将来的な課題である．例えば，不純物の拡散に対する最

小エネルギー経路およびその鞍点に置けるエネルギーを解析するDFT計算に基づく理論

的アプローチ [13,137]を活用することにより，Mgにおける溶質原子の拡散係数を推測す

ることや空孔・溶質複合体の形成・移動速度をモデル化することが可能になると考えらる．

このような研究に対する取り組みはMg–RE系における我々の理解を深め，Mg–RE合金

における局所的な原子の規則化を支配する組織化原理に対して更なる知見を与えると考

える．
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3.4 結言

本解析ではMg–Y合金においてジグザグ状の Yクラスターが特徴的に周期配列してい

る β′析出相の形成に関する支配因子を調査した．そのために，様々な距離におけるジグ

ザグクラスター間の相互作用エネルギーに関して，基底状態におけるDFT計算を用いて

定量的な分析を実施した．結果から，Mg–Y合金におけるクラスター配列に対する形成エ

ネルギーは，引力的な化学的相互作用と斥力的な緩和相互作用の間の競合に起因した長範

囲に及ぶクラスター間相互作用により明確に影響を受けることが示唆された．このクラス

ター間相互作用がクラスター配列のエネルギー的に好ましい形態を決定付けており，これ

は実験による観察事実とも一致した．結果として，観察されている β′析出物の結晶構造

に対応する，クラスター間距離 2
√

3aMgの逆位相パターンにおけるジグザグクラスターの

周期配列が最もエネルギーの低い配置として位置付けられた．更に，Yに富んだ短範囲規

則パターンにおける周期配列の形成過程において，ジグザグ形状クラスターが弱いながら

も長距離にまで及ぶクラスター間相互作用を介して緩やかに時間をかけて整列する描像

を提案した．これはMg–Y合金中の β′相における中距離秩序が発達する際の根底にある

機構であると考える．
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第4章 積層欠陥が介在するMg結晶の塑
性変形機構に関する解析

4.1 緒言

マグネシウム（Mg）合金は次世代の軽量構造材料として注目されている一方，その結

晶構造が六方最密（hcp）構造であることに起因して室温での塑性加工性が悪く，より広

範な利用に際してその改善が求められている [7, 43, 46, 66]．塑性加工性が悪いことの要

因として等方的な変形を可能とするための独立した変形モードが不足していることが挙

げられている．Mg合金において主に観察される変形モードは ⟨a⟩転位および {101̄2}双晶
の活動である [50, 138]．特定のMg合金および条件によっては {101̄1}双晶が観察されて
いる [9,51]．Mgの変形過程において特に底面 ⟨a⟩転位によるすべり機構が支配的であり，
hcp構造における c軸方向へのすべり変形が困難であるため，その代替として双晶変形が

生じると考えられている [35,36]．

このような中で，希土類元素の一つであるイットリウム（Y）を Mgに少量添加する

ことにより，室温において強度を保ちながら顕著に延性が向上する現象が報告されてい

る [9, 10, 25, 139]．この合金では，添加元素の影響により c軸成分を含む変形モードが活

動するようになると考えられている．特に，Yの添加によって形成が促進された I1型積層

欠陥（SF）が介在することにより，新たな塑性変形機構が発現することが指摘されてい

る [25, 31]．I1-SFはその端部（境界）が c軸方向の転位成分を持つ不動欠陥 [14, 28, 140]

であるが，応力が加わることにより形態が変化し，非底面方向に対して新たな欠陥を放

出・生成する可能性がある．そのため，Mg合金のマクロな力学特性をデザインするため

に，Y添加によるMg結晶の力学特性の変化と，I1-SFの導入による変形機構の変化との

関連を詳細に理解することが必要とされている．

Yの添加によって I1-SFの形成が促進されることについては，変形試験前のMg–Y合金

の試料中において I1-SFが多数観測されている事実 [25]に加えて，密度汎関数理論に基

づく第一原理計算を用いた解析によりエネルギー論的にその傾向が確認されている [25]．

Sandl̈obesらの研究グループおよび Agnewらの研究グループはこの I1-SFが ⟨c + a⟩転位
の転位源となることで，延性の向上に寄与するという機構を提案している [9, 25, 29, 31]．
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⟨c + a⟩転位は文字通り c軸成分を含むすべり変形を担い，多結晶材において等方的な変

形が進行するために必要とされる 5つの独立したすべり系を確保するために不可欠な変形

モードである [9,31]．

実験において主に活動が指摘されている ⟨c + a⟩転位のすべり系は二次錐面における
{112̄2}⟨112̄3⟩である．ここで，hcp-Mg結晶における ⟨c+ a⟩転位の活動は古くから指摘さ
れている一方で，その形態に関しては不明な点が多かった．近年，Wuらは第一原理計算

に基づき評価した ⟨c + a⟩転位の転位芯構造を再現できる原子間ポテンシャル [108]を開

発し，更に本ポテンシャルを用いた古典分子動力学解析により，⟨c+ a⟩転位の形態は二次
錐面に垂直な方向に掛かる応力の大きさに依存して変化することを示した [141]．このよ

うな形態の変化機構が存在することは，⟨c + a⟩転位の分解の形態が応力に依存して多様
に変化し，単一の転位の移動・反応の様式のみでは議論できないことを示している．加え

て，二次錐面に沿った ⟨112̄3⟩方向にせん断応力を印加する際には，⟨c+ a⟩転位の形態な
らびにせん断を印加する方向（圧縮または引張）に依存して臨界せん断応力に顕著な差が

現れることが指摘されている [141]．このように，⟨c+ a⟩転位はMgの塑性変形において

詳細に理解すべき重要な非底面すべり機構の一つとして注目されている．

一方，変形双晶は自身が c軸成分を含む欠陥であると同時に，局所的に結晶方位が変化

することでひずみを緩和するとともに新たな結晶粒界（双晶境界）を生じさせる変形モー

ドである．また，従来のMg合金において観察されている {101̄1}双晶および {101̄2}双晶
のみならず，近年ではMg–Y合金 [56]，Mg–Gd–Al合金 [77]およびWE合金 [54]におい

て，一般的ではない {112̄1}双晶が観察されている．{101̄1}双晶および {101̄2}双晶は [112̄0]

軸を対称軸とした双晶系 [142]であるが，{112̄1}双晶は [11̄00]軸を対称軸とする双晶系で

ある [143]．そのため {112̄1}双晶面は格子定数 cの間隔で（c軸方向に 2層周期で）底面

⟨a⟩転位の刃状成分を有しており [55, 144]，転位壁として粒内を移動してきた底面 ⟨a⟩転
位への障害となることが考えられる．さらに，{112̄1}双晶はグライド機構が支配的とな
り [144, 145]，格子がシャッフリングする必要のない唯一の双晶として，特徴的な形成機

構を有する．この特異な {112̄1}双晶に関してはまだ実験観察の例が少ないものの，他の
変形モードが抑制された環境下における，塑性変形を担う双晶系の一つとして注目されつ

つある．

Mg結晶における強度および延性の向上に関する塑性変形機構を理解するためには，底

面すべり・非底面すべりおよび双晶変形に関する活動の様態とその序列を評価することが

重要となる [37,146–148]．そこで本研究では，Mg–Y合金において特徴的に見られる延性

の非線形的な変化の要因を理解するために，c軸成分を含む I1-SFが介在する変形モード
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を原子間ポテンシャルに基づく古典分子動力学法を用いて原子レベルから調査する．その

ために，I1-SFが内部に導入されたMg結晶に対して底面に沿った ⟨a⟩方向へのせん断変形
を加え，積層欠陥が介在することで生じ得る変形モードを明らかにする．

4.2 I1-SFを含むMg結晶のせん断変形解析

4.2.1 解析モデル

本解析では I1型積層欠陥（I1-SF）を含む純Mgの原子モデルを用いる（図 4.1）．I1-SF

は hcp構造における c軸方向の積層周期（· · ·ABABABAB · · ·）において，面心立方（fcc）

構造層が一層分導入された欠陥（· · ·ABABCBCB· · ·）である [14,28,140]．I1-SFの明確な

形成機構は明らかになっていないが，本解析ではBerghezanらの研究 [149]を参考にして

原子モデルを作成する．また，I1-SF領域の形態を単純化するために [112̄0]方向のみに境

界線を持つ二次元の I1-SFを含むモデルを作成する．以下，モデルの作成手順を示す．1)

ある一層の領域に存在する原子を取り除き空隙を設ける．2)空隙が埋まるようにその上下

に位置する原子をそれぞれ c軸方向にずらす．3)空隙よりも上側に位置する原子に対して

Shockley部分転位に相当する変位を与える．4)原子間ポテンシャルに基づく構造最適化

により I1-SFを作成する．この過程により得られたモデル例を図 4.1(b,c)に示す．図 4.1(c)

より積層周期が I1-SFとなっていることが確認できる．

本研究では 31.2× 3.3× 31.1 nm3のサイズの原子モデルを用い，図 4.1(a)に示すよう

に，y方向が欠陥端部の境界線と平行に，ｚ方向が [0001]方向と平行になるように設定し

た．また，xおよびｙ方向と垂直な面に対し周期境界条件を適用し，x-y面を自由表面と

した．このようなバルクモデルに対し，約 9 nm幅の I1-SFを導入した．I1-SFの作成過程

では [11̄00]方向の部分転位に相当する変位を与えているため，I1-SFの境界は 1/6⟨22̄03⟩
の成分を有する．

4.2.2 分子動力学解析

本解析では積層欠陥が介在する塑性変形の挙動を評価するために原子間ポテンシャルを

用いた分子動力学解析を行う．計算コードとして Large-scale Atomic/Molecular Massively

Parallel Simulator（LAMMPS） [103]を用いる．Mgの原子間ポテンシャルとして，Sunら

により開発された原子埋め込み法（EAM）形式 [104]，およびWuらにより開発された修

正原子埋め込み法（MEAM）形式 [108]のポテンシャル関数を用いる．有限温度における

解析は，その温度における格子定数に対応する計算セルを使用するとともに，原子の初期

速度を正規分布に基づき生成する．温度を一定に保つためにNośe-Hoover法 [150,151]に

よる温度制御を行う．なお，1時間ステップを 1 fsとする．
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Fig. 4.1: (a) Schematic of analytical model containing an I1-type stacking fault (SF) and (b,c)
its atomic arrangement.

I1-SFを含むモデルにせん断変形を加える際は，自由表面の上部および下部から約 1.0

nmの領域に含まれる原子に対して外力を与える．応力は領域内の各原子に与えた力の合

計を面積（lx × ly）で除したものとして定義する．なお，lxおよび lyはそれぞれ x軸およ

び y軸方向のセルの長さである．応力を負荷する前に，熱平衡状態を得るためにモデルを

20 ps間定温で保持する．その後，10 psの時間幅で 10 MPa刻みに段階的に応力を増加さ

せる．この時，非底面成分を含む欠陥が活動し始めた応力を臨界せん断応力（CSS）と定

義する．

本解析においては 300 Kにおける解析と併せて，原子振動の影響を除いた極低温（1 K）

での解析を行う．可視化ソフトとしてAtomEye [152]を用い，原子の可視化手法の一つと

して配位数に基づく色分けを行う．この可視化手法では，各原子について，定められた

カットオフ距離内の原子数を配位数と定義する．配位数が 10, 11, 12および 13の場合，そ

れぞれ緑,ピンク,黄および青色で原子を表示する．なお本研究ではMgに対するカットオ

フを 3.62 Åと設定する．最密な構造（hcpおよび fcc構造）における配位数は幾何学的に

12であるため，それ以外の配位数を持つ原子が構成する領域を結晶中の欠陥として分類

する．
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4.2.3 解析結果

まず，I1-SFを含むMg結晶モデルに対して，底面に沿った ⟨a⟩方向（[112̄0]方向）にせ

ん断変形を施した結果を示す．Sunのポテンシャルを用いた結果を図 4.2–4.5に，Wuのポ

テンシャルを用いた結果を図 4.6–4.8にそれぞれ示す．

すべての条件において，非底面転位の活動をきっかけとして，変形双晶が積層欠陥の端

部（境界）から生成することが示唆された．解析結果について結晶方位関係を調べたとこ

ろ，非底面転位は {112̄2}面上の転位，変形双晶については {112̄1}双晶であることが示唆
された．

更に，1 Kならびに 300 Kの温度条件における結果において，I1-SFの端を起点として，

底面部分転位が放出される挙動が確認できた（図 4.2(b),図 4.3(b),図 4.6(b),図 4.7(b)）．な

お，300 Kにおけるモデル全体に結晶の乱れを示す黄色以外に色付けされた原子が確認さ

れるが，これは熱振動による影響によるもので欠陥ではない．

双晶が形成する際の応力は温度およびポテンシャル関数に依存した．負荷応力を上昇さ

せるとともに，{112̄1}双晶の核が形成されたが（図 4.2(b),図 4.4(b),図 4.6(b),図 4.7(b)），

この時の負荷応力を底面上の ⟨112̄0⟩方向に分解した成分を臨界せん断応力（CSS）と定義

する．なお，部分転位が放出され，Burgersベクトルの成分が保存しない変形が起きた際

に双晶の核が形成されると考える．その結果を表 4.1に示す．CSSはWuポテンシャルの

方がSunポテンシャルの約 1.0∼2.5倍の値となったが，双方のポテンシャルにおいて温度

上昇に伴いCSSが低下する傾向が確認できた．1 Kにおいては，核の成長の直前に（同一

の負荷応力において）部分転位が放出した一方，300 Kにおいては，それぞれの挙動が確

認される負荷応力に差があることが分かった．Wuポテンシャルを用いた 1 Kにおける結

果以外では，{112̄1}双晶が表面に達し，自由表面にステップが形成された（図 4.3,図 4.5,

図 4.8）．さらに，せん断応力を負荷し続けると，初期に双晶が成長した方向とは逆方向

に，双晶が成長し始める挙動が確認できた．その後も応力を負荷し続けると，双晶粒が成

長することが分かった．

Table 4.1: Critical shear stress (CSS) along the [112̄0] direction on the basal plane.

Potential-type CSS at 1 K (MPa) CSS at 300 K (MPa)

Sun 380 330
Wu 950 330
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Fig. 4.2: (a) Atomic structure of Mg crystal with I1-SF and (b) the MD results of the transfor-
mation process of I1-SF region for the potential of Sunet al. at 1 K.
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Fig. 4.3: MD results of the nucleation process of{112̄1} twins for the potential of Sunet al. at
1 K.
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Fig. 4.4: (a) Atomic structure of Mg crystal with I1-SF and (b) the MD results of the transfor-
mation process of I1-SF region for the potential of Sunet al. at 300 K.
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Fig. 4.5: MD results of the nucleation process of{112̄1} twins for the potential of Sunet al. at
300 K.
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Fig. 4.6: (a) Atomic structure of Mg crystal with I1-SF, and the MD results of (b) the transfor-
mation process of I1-SF region and (c) the nucleation process of{112̄1} twins for the potential
of Wu et al. at 1 K.
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Wuの原子間ポテンシャルによる負荷前の積層欠陥の構造はSunの原子間ポテンシャル

によるものとほぼ同じと見られる．負荷応力の範囲は異なるが，双晶の成長前に関しては

Sunのポテンシャルの場合と同様の挙動が確認できた（図 4.6(b)，4.7(b)，4.8）．しかしな

がら，生成した {112̄1}双晶の形状・大きさは差異が確認できた．
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Fig. 4.7: (a) Atomic structure of Mg crystal with I1-SF and (b) the MD results of the transfor-
mation process of I1-SF region for the potential of Wuet al. at 300 K.
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Fig. 4.8: MD results of the nucleation process of{112̄1} twins for the potential of Wuet al. at
300 K.
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4.2.4 変形過程における転位成分に関する考察

前節の結果から，この双晶が生成・成長するまでには以下の二つの過程が存在する．

(i) 積層欠陥境界の形態変化．

(ii) 非底面欠陥（双晶領域）の進展および底面部分転位の放出．

これらの過程および形成された {112̄1}双晶におけるそれぞれの状態を図 4.9に示す．Sun

ポテンシャルおよびWuポテンシャルそれぞれを用いた解析において定性的には同じ現象

が起きることが確認できた．

過程 (i)の形態変化に関して，ここではAgnewらの先行研究 [31]を参考にして，積層欠

陥領域の端部（境界）が一時的に二次錐面上の ⟨c+ a⟩転位および stair-rod転位に変態す

ると考える．導入した I1-SFおよび出現する非底面欠陥の方向から次の反応が起きている

と考えられる．

1/6⟨22̄03⟩ → 1/3⟨1123⟩ + 1/6⟨4043⟩ (4.1)

ここで，右辺第一項は ⟨c+ a⟩転位を，第二項は成分 1/6⟨404̄3⟩を有する stair-rod転位（不

動転位）を表す．Stair-rod転位の成分は更に 2× 1/3⟨101̄0⟩ + 1/2⟨0001⟩のように成分展開
でき，これは底面部分転位および ⟨c⟩転位が組み合わさった 2⟨p⟩ + 1/2⟨c⟩に相当する．こ
の stair-rod転位は比較的大きなBurgersベクトルを持つためエネルギー的には不安定であ

り，転位成分が分解して形態変化が起こることが予測される．
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Fig. 4.9: Atomic structures during the processes of (i) the transformation of I1-SF region, (ii)
the activation of the partial dislocation on the I1-SF, and (iii) the nucleation of{112̄1} twins from
the I1-SF region obtained from the (a) Sun’s potential and (b) Wu’s potential, respectively.
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過程 (ii)においては，応力の上昇に伴い双晶の核が I1-SFの端（stair-rod転位）から成長

し始めた後に，底面部分転位を放出している挙動が確認できた．これは stair-rod転位が，

1/6⟨4043⟩ → 1/6⟨202̄0⟩ + 1/6⟨2023⟩, (4.2)

のような反応により部分転位を放出した後，stair-rod成分が ⟨p+ 1/2c⟩に変化したものと
考える．この成分の大きさはAgnewらが仮定した stair-rod転位の成分 [31]と同じである

が，方位が異なる．なお，放出された部分転位は I1-SF上を移動することが認められた．

I1-SF上を部分転位が移動する過程 (ii) においては，部分転位の通過前後で一層分の fcc層

が入れ替わる様子が確認できた．この挙動を図 4.10に示す．結果的に部分転位が移動し

ても I1-SFの面積は変わらないため，この現象に関するエネルギー的な障壁は拡張した完

全 ⟨a⟩転位の移動過程と同程度に低いものと考えられる．
本解析においては，{112̄1}双晶が活動していることから，過程 (ii) の初期に確認できる

⟨c+ a⟩転位と考えられる非底面欠陥は二次錐面 {112̄2}上を移動せず，{112̄1}双晶形成の
引き金として働いたことが示唆される．
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Fig. 4.10: Activation of partial dislocations on the I1-SF during the shear deformation at 1 K
(Sun’s potential).
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4.2.5 {112̄1}変形双晶の構造

I1-SFを起点として生成された {112̄1}双晶の構造を図 4.11に示す．図 4.11(a)に示すよ

うに，双晶境界である {112̄1}面に沿って底面刃状 ⟨a⟩転位が並び，母相領域と双晶領域
は整合関係にあることが確認できる．また，図 4.11(b,c)に示すように hcp構造の単位格

子の位置関係を確認すると，母相と双晶領域では積層周期が異なることが分かった（図

4.11(d)）．このような積層周期のずれは格子回転または部分転位の移動によって生じる可

能性が考えられる．図 4.11から得られた母相と双晶の結晶方位の関係性は報告されてい

る {112̄1}双晶の構造 [55,144]と一致している．

前節により，{112̄1}双晶の形成には ⟨c+a⟩転位の生成が引き金となっていることが示唆
された．本解析では，{112̄2}面および {112̄1}面との対応関係を確認するためにバルクモデ
ルを基準として積層周期を識別した．その結果を図 4.11(g,h)に示す．図 4.11(g)において

は {112̄1}面に平行な四層を周期として，黄色，水色，赤色および青色の順番（図 4.11(e)）

で並べると同時に，{0001}面に平行な二層を周期として，A層が赤色と黄色，B層が青色

と水色となるよう色付けした．だだし，積層欠陥により生じたC層は区別していない．図

4.11(h)においては {112̄2}面に平行な四層を周期として，黄色，水色，赤色および青色の
順番（図 4.11(f)）で並ぶように色付けした．

図 4.11(g)において赤色と黄色で示された底面A層の原子が青色と水色で示された底面

B層の原子と母相および双晶において整合関係にあることから，底面すべり系は双晶界面

を介して連続的に活動し得ることが示唆される．また，{112̄1}面の積層周期（図 4.11(g)）

および {112̄2}面の積層周期（図 4.11(h)）が双晶界面において連続的に整合している点も

興味深い．加えて，図 4.11(h)において {112̄2}面の積層周期は I1-SFにおいても連続的に

整合していることが分かった．このような母相と双晶の幾何学的な関係から，{112̄1}双晶
はもとの母相と高い整合性を有しつつ変形を進展させるモードとして寄与する可能性が

ある．
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Fig. 4.11: (a) Atomic structure of the{112̄1} twin nucleated from the I1-SF region. (b) The same
atomic structure visualized using the atomic coordination number coloring. (c, d) The stacking
sequence on basal plane for both the matrix and the twin. The atomic layers parallel to (g) the
{112̄2} pyramidal II plane and (h) the{112̄1} plane are colored according to the location (depth)
of atoms, based on the units shown in (e) and (f), respectively.

59



4.3 {112̄1}双晶と底面 ⟨a⟩転位の相互作用に関する解析

4.3.1 解析モデル

I1-SFが介在することで形成された {112̄1}双晶が，Mg結晶の力学特性に対して与える

影響を考察するために，底面 ⟨a⟩転位との相互作用を解析する．そのために，図 4.12に示

すように，⟨a⟩転位および I1-SFを導入したモデルを作成し，分子動力学計算に基づきせ

ん断変形解析を行う．ここで，導入する ⟨a⟩転位（拡張転位 2本）と I1-SF間の距離を十分

大きくとるために，本解析では 191×2.2×33.1 nm3のモデルを用い，⟨a⟩転位および I1-SF

の間隔を約 90 nmとした．⟨a⟩転位をVolterra変位場 [153]を用いて導入した後，熱平衡状

態において一定時間保持し，モデル全体を緩和した．更に前節と同様の方法で I1-SFを導

入した．なお，緩和後の 2本の ⟨a⟩転位の間隔は約 31 nmとなった．解析モデルに関して

は先の解析と同様，応力を負荷する前に，熱平衡状態を得るためにモデルを 8 ps間定温

で保持した．与えるせん断応力は 1 Kにおける解析では 500 MPa，300 Kにおける解析で

は 300 MPaとし，今回は Sunの原子間ポテンシャルのみを用いた．

[ ]0211

[ ]0001

[ ]1001
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��������������������������������				





112�1��������������������������������				




1/3�112�0�→ 1/3�101�0�+ 1/3�011�0�

��

Fig. 4.12: Schematic of the model containing the I1 stacking fault (SF) and two extended edge
⟨a⟩ dislocations on the basal plane.
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4.3.2 結果および考察

本解析において，移動し始めた底面上の拡張転位（⟨a⟩転位）が {112̄1}双晶界面に接
近することにより進行が阻まれ（図 4.13(a), A），その後，後続の ⟨a⟩転位（図 4.13(a),

B）が pile-upすることにより，停留していた ⟨a⟩転位が隣接する双晶粒へ放出される挙動
（図 4.13(b), A′）が確認できた．その様子を図 4.13に示す．I1-SFから形成された {112̄1}
双晶が表面へ到達した後にも応力を印加し続けていたため，逆方向の表面方向にも {112̄1}
双晶が成長する挙動が確認された．また，周期境界条件による拘束により結晶モデル全体

がキンク状に曲げられている様子が確認できた（図 4.13(c)）．
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Fig. 4.13: Interaction between the{112̄1} twin and basal⟨a⟩ dislocations at 1 K; (a) the pinning
of ⟨a⟩ dislocation in the vicinity of the twin boundary; (b) the unpinning and penetration of⟨a⟩
dislocation into the twin region; (c) the entire model att = 70 ps.
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Fig. 4.14: Interaction between the{112̄1} twin and basal⟨a⟩ dislocations at 300 K.

また，300 Kにおける反応の様子を図 4.14に示す．原子の熱振動の影響で，転位芯構造

を明確に特定できないが，1 Kと同様の過程が起こっていることが示唆された．ただし，

300 Kにおいては比較的速やかに ⟨a⟩転位が双晶粒へ放出される様子が見られた．これは
{112̄1}双晶界面による転位のピン止め効果には温度依存性があることを示唆している．
このように，{112̄1}双晶界面はMg結晶において支配的な変形モードである底面 ⟨a⟩転
位の移動に対して抵抗として働くことが示唆された．加えて，双晶界面にピン止めされた

⟨a⟩転位は転位の pile-upなどにより応力集中が起こると隣接粒へ移動することから，過度

な応力集中は生じにくく，脆性的な破壊の起点にはなりにくいことが示唆された．また，

双晶変形は c軸成分を含んだ変形モードであると同時に，その進行により結晶粒が分割・

微細化することで結晶組織を変化させる．このような機構はより等方的な塑性変形を実現

するために寄与すると考えられ，積層欠陥が介在することで生成する {112̄1}双晶は強度
と延性を両立させるための因子として重要な役割を演じることが示唆される．
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Fig. 4.15: Schematic image of the effect of (a) isolated solute atoms and (b) twin boundaries on
the motion of⟨a⟩ dislocations.

Yの添加に起因する I1-SFの形成ならびに {112̄1}双晶の形成による効果は，溶質原子が
孤立・分散した状況と比べて効率よくマクロな材料特性に対して影響を与えることが期待

できる．一般的な固溶強化機構ではバルク中に離散した添加元素が原子単独または雰囲気

場となって転位と相互作用することで，その転位の移動を阻害する [154]．この場合，溶

質原子の転位への影響は点として作用している（図 4.15(a)）．一方，双晶等の欠陥を新た

に形成する場合はその影響範囲は拡大し，更に三次元的に作用するため（図 4.15(b)），同

量の溶質原子であっても転位に対してより強く影響を与えることができる．本解析で提案

した双晶形成の機構は，Mg–Y合金における強化機構の一つとして働く可能性があると考

える．

Mg–Y合金における I1-SFの形成および {112̄1}双晶の形成に関しては，近年の実験観察
による測定精度の向上ならびに原子論的なアプローチの発展により明らかになってきてい

る [25,56,141]．しかしながら，この両者の関連性については著者が知る範囲では報告例

がない．本解析を通じて提案した機構の詳細に関してはまだ不明な点が多く残されてお

り，継続してメカニズム解明に努める必要があるものの，本研究が今後のMg合金におけ

る強化機構を理解する上で新たな知見を与えることを期待する．
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4.4 結言

希薄Mg–Y合金において Y添加により延性が非線形的に向上する現象の要因を，原子

間ポテンシャルに基づく古典分子動力学法を用いて調査した．I1型積層欠陥（SF）を導

入した純Mgの結晶モデルに対して，底面における Burgersベクトル方向（[112̄0]方向）

に沿った単純せん断変形を施した結果，積層欠陥端部が形態変化し，{112̄2}二次錐面上の
⟨c+a⟩転位の生成を引き金として {112̄1}双晶が形成されることが示唆された．さらに，そ
の形成過程において stair-rod転位の形成および I1-SF上における底面部分転位の活動が認

められた．

更に，底面刃状 ⟨a⟩転位と I1-SFから生成した {112̄1}双晶界面との相互作用を解析した
結果，転位のピン止め効果および転位の pilu-upによる隣接粒への転位放出挙動が確認で

きた．このことから，I1型積層欠陥が介在することで形成した {112̄1}双晶が強化と延性
の双方に対して影響を与える可能性を提案した．
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第5章 有限温度解析のためのMgの構造
異方性を考慮した自由エネルギー
評価手法の構築

5.1 緒言

固体材料を構成する結晶の物理的性質の多くは原子の平衡位置まわりでの振動特性に依

存し，これらの性質を詳細に記述するためには原子間相互作用における非調和性（anhar-

monicity）に関する理解が必要となる [155]．非調和性は対象とする結晶系の熱膨張，比

熱，熱伝導，赤外吸収，音速，弾性等の温度依存性を決定する上で重要な役割を果たすこ

とから，非調和性が種々の物性に与える効果の詳細を明らかにすることはこれまでも実験

および理論の両面で重要な課題として捉えられてきた．

一方，材料特性の影響因子ならびに発現メカニズムを，その材料の結晶構造および内在

する原子間相互作用の特性に基づきながら明らかにする手段として，密度汎関数法に代表

される非経験的な第一原理計算法を活用するアプローチが普及してきている [88]．第一

原理計算法は，量子力学の基礎原理に基づいて系の全エネルギーを原子・電子構造から評

価することが可能で，実験値等の経験的なパラメータを用いることなく各種物性値を定量

的に予測できるため，様々な材料系に対して適用が可能な有効かつ汎用的な手法である．

近年，この第一原理計算から評価される格子振動特性を活用し，有限温度における系の自

由エネルギーを記述する準調和近似（QHA: Quasi-Harmonic Approximation） [155]に基

づく手法が盛んに用いられている [87,156–160]．この手法においては，フォノンの振動数

が格子形状によって変化することを考慮し，非調和効果を近似的に取り入れることで格子

振動の自由エネルギーを評価する．

現在幅広く行われているQHA解析においては，格子形状を規定する自由度である構造

定数を一つ（例えば，系の体積）に限定した事例が数多くみられる．このような形での応

用は，立方晶のような対称性の高い系に関して適用する場合には支障はないが，構造異方

性を有する系を解析対象とする場合には構造定数を一つに限定することが難しく，首尾一

貫した評価を行うことが一般に困難となる．本来のQHAの枠組みにおいては構造定数の
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個数に本質的な制約はないものの，構造定数の個数が増加するに従い計算負荷がべき乗的

に増大すること，ならびに複数の構造定数に対する自由エネルギーの依存性を適切に記述

する数値的手順が確立されていないことが，様々な対称性を持つ材料系に対する応用を制

限していると考える．

本章では，構造異方性を有するMg単結晶を対象として，第一原理計算を用いてQHA

に基づく自由エネルギーを評価することで，熱膨張挙動を予測的に解析することを試み

る．六方最密（hcp）構造を有するMgの異方性を首尾よく記述するために，複数の構造

定数を考慮したQHAの枠組みを導入する．そして，格子振動特性の構造定数に対する依

存性を陽的に評価することで，格子振動の変化が系の自由エネルギーおよび熱膨張挙動に

及ぼす影響を理解し，本系における非調和性の寄与に関して検討する．更に，得られた熱

膨張挙動の結果を実験値と比較することで，本手法の妥当性を議論する．

5.2 解析モデル

5.2.1 自由エネルギーの評価

本解析ではQHA [155]を用いて，対象系の有限温度における自由エネルギーを評価す

る．この手法において自由エネルギー FQHAは一般的に以下のように記述される．

FQHA({χi},T) = Ec({χi}) + Fvib({χi},T) (5.1)

Fvib({χi},T) =
1
Nq

∑
q,s

ℏωq,s({χi})
2

+
kBT
Nq

∑
q,s

ln

[
1− exp

(
−
ℏωq,s({χi})

kBT

)]
(5.2)

ここで，Ecは基底状態の電子構造に基づく系の全エネルギー（静的エネルギー項）を，Fvib

は振動自由エネルギー項を表す．また，Tは絶対温度，ℏは換算プランク定数，kBはボル

ツマン定数，ωq,sは波数ベクトル qおよび振動モード sにおける格子振動の周波数，Nqは

波数ベクトル qの総数を表す．{χi}は構造定数とよばれ，系の格子形状を記述するための
任意のパラメータである．QHAでは，格子振動がこの構造定数に依存して変化すること

を考慮することで，自由エネルギーに対する非調和効果の寄与を近似的に記述する．ま

た，式 (5.2)における第一項は零点振動の寄与を表し，第二項は有限温度における格子振

動の寄与を表す．

本論文における合金の母相であるMg結晶は hcp構造を有しており，この結晶格子を記

述するためには Fig. 5.1のように二つの独立な格子定数 aおよび cを必要とする．Fig. 5.1

において太線で囲った領域は hcp構造における単位格子でありMg原子を 2個含む．本解
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析においては hcp構造の格子形状を表すために，無次元化された 2つのパラメータ a/a0

および c/aを構造定数として選択し，以下のように与える．

{χi} = {χ1, χ2} = {a/a0, c/a} (5.3)

ここで，a0は全エネルギー最小化の第一原理計算により得られたMg結晶の a軸の格子長

（T=0 K）とする．これらの構造定数を式 (5.1)および式 (5.2)に対して導入すると FQHAは

以下のように表記される．

FQHA({χ1, χ2},T) = Ec({χ1, χ2}) + Fvib({χ1, χ2},T) (5.4)

Fvib({χ1, χ2},T) =
1
Nq

∑
q,s

ℏωq,s({χ1, χ2})
2

+
kBT
Nq

∑
q,s

ln

[
1− exp

(
−
ℏωq,s({χ1, χ2})

kBT

)]
(5.5)

本研究では式 (5.4)，式 (5.5)による FQHA({χ1, χ2},T)に基づいて，Mg結晶の熱膨張挙動に

関する解析を実施する．

a

c

[1210]

[0001]

[2110]
[1120]

--

--

- -

Fig. 5.1: Schematic of hexagonal close-packed lattice structure. Open spheres represent atoms
within the unit cell.
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5.2.2 近似多項式の導入

自由エネルギー FQHAは構造定数 {χi}についての関数の形になっており，FQHAを算出す

るためには {χi}の変化に応じてその構成要素である Ecおよびωq,sを逐一評価する必要が

ある．このとき，Ecおよび ωq,sをその都度第一原理計算に基づいて直接求めることが理

想的であるが，これには膨大な計算負荷を必要とするため実際的ではない．そこで，各

構造定数 {χi}を座標軸とするパラメータ空間を用意し，{χi}を離散的に変化させた格子点
上における Ecおよびωq,sの値をあらかじめ第一原理計算で取得した上で，これらを参照

データとして近似多項式を用いた最小二乗フィッティングを行うことにより FQHAを数値

的に記述することを考える．このように，Ecおよび ωq,sの構造定数依存性をそれぞれ独

立に評価することにより，構造定数の変化が FQHAの変化に対して与える影響の内訳を詳

細に把握できるようになることが期待できる．なお，本研究においては Ecおよびωq,sに

対してそれぞれ異なる形式の近似多項式を適用する．

まず，Ecに対する近似多項式について説明する．本解析において用いる Ecの近似多項

式を以下に示す．

Ec = A0 +
9A1A3

16


(A3

χ1

) 2
3

− 1


3

A2 +

(A3

χ1

) 2
3

− 1


2 6− 4

(
A3

χ1

) 2
3


 (5.6)

Ai(χ2) = Bi,0 + Bi,1 · χ2 + Bi,2 · χ2
2 + Bi,3 · χ3

2 + Bi,4 · χ4
2 (i = 0, · · · ,3) (5.7)

式 (5.6)および式 (5.7)の形式はBirch-Murnaghan型の状態方程式を参考にしており，二つ

の構造定数に関するフィッティングを個別に行うことが可能という特徴を持つ．フィッティ

ングの手順としては，まず，χ2を固定しながら χ1を変化させた場合のエネルギー変化か

ら，式 (5.6)に基づいて χ2に対する各離散点上の係数 Ai(χ2)を最小二乗法により求める．

その後，各係数 Aiに対し式 (5.7)に基づいて係数 Bi, jを最小二乗法により決定する．最終

的に得られた係数 Bi, jを用いることで，Ecの構造定数依存性を数値的に記述する．

次に，ωq,sに対する近似多項式について説明する．波数ベクトル qおよび振動モード s

におけるωq,sを，下式のように二つの変数 χ1, χ2に対する次数 ηの多項式で近似すること

を考える．

ωq,s(χ1, χ2) = Cq,s
0 +Cq,s

1 · χ1 +Cq,s
2 · χ2

+Cq,s
3 · χ1 · χ2 +Cq,s

4 · χ
2
1 +Cq,s

5 · χ
2
2

+ · · · +Cq,s
l−1 · χ

η
1 +Cq,s

l · χ
η
2 (5.8)
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次数の選択に関して，本解析では以下に示すように 1次，2次，3次の多項式をそれぞれ

採用することとし，これらのデータ再現性を比較，検証する．

ω(1)
q,s(χ1, χ2) = Cq,s

0 +Cq,s
1 · χ1 +Cq,s

2 · χ2 (5.9)

ω(2)
q,s(χ1, χ2) = ω(1)

q,s(χ1, χ2) +Cq,s
3 · χ1 · χ2 +Cq,s

4 · χ
2
1 +Cq,s

5 · χ
2
2 (5.10)

ω(3)
q,s(χ1, χ2) = ω(2)

q,s(χ1, χ2)

+Cq,s
6 · χ

2
1 · χ2 +Cq,s

7 · χ1 · χ2
2 +Cq,s

8 · χ
3
1 +Cq,s

9 · χ
3
2 (5.11)

本式へのフィッティングに当たっては，各離散点に対して第一原理計算により求めたωq,s

の値を参照データとし，最小二乗法を適用することで係数Cq,sを決定する．そして，得ら

れた係数に基づきωq,sを評価することで格子振動特性の構造定数依存性を記述し，多項式

の次数の違いによるフィッティングの誤差ならびに熱膨張挙動に対する影響を検討する．

5.2.3 計算手法および計算条件

本解析では第一原理計算コード “Quantum Espresso” [161]を使用し，基底状態における

系の全エネルギーを密度汎関数理論（DFT） [162]に基づいて，また，格子振動特性を密

度汎関数摂動論（DFPT: Density Functional Perturbation Theory） [163]に基づいて評価す

る．交換相関項についてはPerdew-Burke-Ernzerhof型の一般化密度勾配近似 [124]を適用

し，電子と核の相互作用についてはRRKJ型の修正 [164]が施されたウルトラソフト擬ポ

テンシャルにより記述する．計算モデルはMg原子を二つ含む hcp構造の単位格子を対

象とし，k点の設定に関してはMonkhorst-Packの方法 [125]を用いる．なお，電子の波

動関数は平面波で展開し，k点のメッシュ数を 16× 16× 12に設定した上で，波動関数お

よび電荷密度それぞれに対するカットオフエネルギーを 462 eV（34 Ry）および 3701 eV

（272 Ry）と与える．Brillouin領域の積分に当たってはMarzari-Vanderbiltのスメアリング

手法 [165]を用い，その幅を 0.544 eV（0.04 Ry）とする．DFT計算および DFPT計算に

おいて，電子系に関する自己無撞着計算の収束閾値をそれぞれ 1.36× 10−7 eV（10−8 Ry）

および 1.85× 10−10 eV2（10−12 Ry2）とする．また，DFPTに基づく格子振動計算におい

て，動力学行列の評価の際に設定する Brillouin領域のメッシュ数を 6× 6× 6とする．

Fvibの算出に当たっては各振動状態に関する総和を数値的に計算する必要があり，その

際格子振動の波数空間を 10×10×10のメッシュを用いて分割する．Mg結晶の基本格子に

は原子が 2個含まれるため，計 1000点の qそれぞれにおいて六種類の振動モード sが存

在する．つまり，構造定数によって張られるパラメータ空間内の各離散点上には各 6000

個の振動数データが付随することになる．
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構造定数 χ1および χ2の離散化に当たっては，第一原理計算から得られる 0 Kでの最適

化構造を基準として，格子定数 aおよび cを各々変化させたひずみ状態を考える．具体的

には，離散化の範囲を格子定数 aに対しては 0.3112 nmから 0.3271 nmまで，軸比 c/aに

対しては 1.546から 1.696までと定め，それぞれを等間隔に 7点で分割することで得られ

る計 49点の χ1, χ2についての離散格子点を設ける．そして，各離散点上における Ecなら

びにωq,sをそれぞれ第一原理計算により求め，フィッティングの元となる参照データとす

る．なお，振動数に関しては一つの振動状態に対して 49点の参照データが存在し，その

データに基づき一組のCq,sを決定する．これらの係数を用いて，計 6000個の振動数デー

タを構造定数 χ1, χ2の関数ωq,sとして記述することで，振動自由エネルギーを評価する．

5.2.4 熱膨張係数の評価

5.2.1節で述べた自由エネルギー FQHAから各温度における格子定数を求め，その温度変

化から熱膨張係数を算出する．温度 Tにおける格子定数 a(T)および c(T)は，その温度に

おける自由エネルギー FQHA(χ1, χ2,T)を最小にするような構造定数 χmin
1 (T)および χmin

2 (T)

を数値的に求めることで以下のように表される．

a(T) = χmin
1 (T) · a0

c(T) = χmin
2 (T) · a(T) (5.12)

各結晶軸に対する熱膨張係数 αaおよび αcは下式で与えられ，ある温度 T0における格子

定数 a(T0)および c(T0)を基準とした熱ひずみをそれぞれ評価した後，その温度に対する

勾配を数値的に求めることで算出される．

αa(T) =
∂

∂T

(
a(T) − a(T0)

a(T0)

)
αc(T) =

∂

∂T

(
c(T) − c(T0)

c(T0)

)
(5.13)

なお，本解析では0 Kから600 Kまでの温度領域に対して10 K刻みで系の自由エネルギー

を評価し，熱膨張係数を算出する．得られた熱膨張係数については実験値 [166]との比較

を通じてその再現性を検討するが，参照する実験値においては室温における格子定数を基

準としていることから，式 (13)により熱膨張係数を算出する際の基準温度を T0 = 290 K

に設定する．

5.3 解析結果および考察

5.3.1 解析結果と考察

5.2.3節で述べた計算条件により，DFTならびにDFPTに基づいてMg結晶の格子振動

特性を評価した．まず，基底状態における最適化構造（T = 0 K）をDFT計算により求め
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たところ，格子定数 a = 0.3191 nmおよび軸比 c/a = 1.621という値が得られた．この最

適化構造に対して DFPT計算を実行し，格子振動数 ωq,sを解析することで格子振動の分

散曲線を評価した．その結果を Fig. 5.2に示す．実線で示される計算結果は，プロットに

より示される実験結果 [167,168]と定量的に非常によく一致していることが分かる．これ

は，今回適用した計算手法ならびに計算条件が適切であることを示すものである．
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Fig. 5.2: Phonon dispersion curves of hcp Mg at 0 K. The symbolsΓ, M, K, A and H represent
special points in thereciprocal space, i.e.,Γ = (0, 0, 0), M= (1/2, 0, 0), K= (1/3, 1/3, 0), A=
(0, 0, 1/2), H= (1/3, 1/3, 1/2). The experimental data (plots) are from Refs.17, 18.

5.3.2 近似多項式の係数決定

5.2.2節で示したように，Ecについては式 (5.6)および (5.7)に基づいて，ωq,sについては

式 (5.9)∼(5.11)に基づいてそれぞれ最小二乗フィッティングにより近似多項式の係数を決定

し，Ecおよびωq,sの構造定数依存性を数値的に記述する．ここで，フィッティングの基準

となる格子長a0についてはMg結晶の絶対零度における最適化構造の値（a0 = 0.3191 nm）

を使用する．
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まず，DFT計算により χ1, χ2に対する各離散点に対応する系の全エネルギーを求め，こ

れらを参照データとして Ecのフィッティングを行った．その結果，DFT計算により得ら

れた Ecの参照値と近似多項式により再現された値との誤差は最大でも 6.0× 10−6 eV程度

であり，全離散格子点（49点）における誤差の平均は 2.3× 10−6 eV程度であった．この

ように，フィッティングによる誤差は単位格子当り 10−6 eVのオーダーに留まることが確

認され，本近似多項式を適用することで Ecの構造定数依存性が十分よく再現できること

が分かった．

次に，DFPT計算により各離散点での格子振動特性を解析した．DFPT計算により得ら

れた各波数ベクトルおよび各振動モードにおける振動数を参照データとし，次数の異なる

式 (5.9)∼(5.11)の多項式に対する係数をそれぞれ最小二乗法により決定した．ここで，近

似多項式の次数の違いによる格子振動特性の再現性の差を検証するため，それぞれの結果

におけるフィッティング誤差を定量化することを考える．本研究では格子振動特性の誤差

評価の指標として，以下で表される多項式による近似値 ωApproxとDFPT計算から得られ

た参照値ωDFPTとの差 ∆ωならびにその平均値 ∆ωを用いた．

∆ωq,s(χ1, χ2) =| ωApprox
q,s (χ1, χ2) − ωDFPT

q,s (χ1, χ2) | (5.14)

∆ω =
1

NqNs

1
P1

1
P2

∑
q,s

∑
p1

∑
p2

∆ωq,s(χ1,p1, χ2,p2) (5.15)

ここで，Nsは振動モードの数を，Piは構造定数 χiに対する離散点数を表し，本解析では

Ns = 6，Pi = 7 (i = 1, 2)である．

各離散点上の全ての振動数データに関して，式 (5.14)に基づいて評価したフィッティン

グ誤差の度数分布（ヒストグラム）を Fig. 5.3に示す．Fig. 5.3においては点線がω(1)，破

線がω(2)，実線がω(3)の近似多項式を用いた際の誤差分布を表しており，これらを参照す

ると近似式の次数が高くなるに従い分布の裾野が狭まり，∆ωが零付近における度数が高

くなることが分かる．これは近似多項式の次数が高くなるにつれて残差のばらつきが小さ

くなり，格子振動特性に対する再現性が向上していることを意味する．1次，2次，3次

の近似多項式を用いた時の ∆ωの最大値はそれぞれ 0.27 THz，0.18 THz，0.12 THzであ

り，平均値 ∆ωはそれぞれ 0.037 THz，0.011 THz，0.006 THzと求められたことから，格

子振動特性を再現する近似多項式としては 3次式が定量的に最もフィッティングの精度が

高いことが確認できる．また，Fig. 5.3中の挿入図としてMg結晶の最適化構造について

それぞれの近似多項式から算出したフォノン状態密度（PHDOS: PHonon DOS）を併せて

示す．それぞれの次数におけるPHDOSプロファイルの概形は 1次式によるものがわずか

に異なるものの，形状の特徴としては全体的に大きな違いは見られない．
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Fig. 5.3: Histograms of total fitting errors in the phonon frequencies calculated by a linear,
quadratic and cubic polynomial over all the discrete points. Insets show the phonon densities of
state (DOS) curves reproduced by using each polynomial ofωq,s.

ここで，0 Kにおける最適化構造を対象として，最もフィッティング精度が高かった 3次

の近似多項式を用いて評価した PHDOSと，DFPTに基づいて直接計算した PHDOSとを

比較した結果を Fig. 5.4に示す．Fig. 5.4において破線が再現データにおけるPHDOS，実

線がDFPTにより得られた計算データにおける PHDOSを表している．図を参照すると，

幅広い振動数領域に渡って特徴的なピーク形状が非常によく再現されており，少なくとも

3次の多項式近似に基づくことで対象系の格子振動特性が定量的に十分な精度で記述でき

ることが確認できる．なお，今回の係数決定においては最適化構造そのものにおけるωq,s

のデータはフィッティング対象に一切含まれていないことは注目に値する．これは，近似

多項式を用いて予測された振動数データが DFPTから直接計算された値と十分な精度で

一致していることを意味する．以上のことより，QHAにおいて主要な役割を担うωq,sの

構造定数依存性が，少数の参照データに基づいた多項式近似により定量的に再現可能であ

ることが確かめられた．

なお，式 (5.2)を通じて Fvibを評価する際には振動数ωq,sの値が小さいほどフィッティン
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Fig. 5.4: Phonon densities of state (DOS) of hcp Mg at 0 K obtained from the approximate
polynomials ofωq,s and direct DFPT calculation.

グ誤差の影響が顕著に表れる可能性がある．そこで，振動数領域全体の Fvibへの寄与を考

えた上で近似の精度を評価するため，全離散点における ωApproxおよび ωDFPTを用いて評

価した Fvib間の誤差の平均を求めた．その結果，1次，2次，3次のωApproxをそれぞれ用

いた場合の誤差は 0 Kにおいて単位格子あたり 9.3×10−5 eV，2.1×10−5 eV，1.6×10−5 eV

程度に留まることが確認された．これにより，本解析における格子振動特性の近似の水準

は Fvibを評価する上で十分であることが示唆される．

5.3.3 熱膨張係数の評価

5.3.2節で得られた Ecおよび ωq,sそれぞれの近似多項式を用いて自由エネルギー FQHA

を評価し，5.2.4節で述べた解析手法により hcp構造における a軸および c軸の熱膨張係

数を算出した．得られた a軸および c軸の熱膨張係数を Fig. 5.5(a)および (b)にそれぞれ

示す．Fig. 5.5においては点線がω(1)，破線がω(2)，実線がω(3)の近似多項式に基づいて評

価された熱膨張係数の計算値を表している．更に，対応する実験値 [166]をプロットで示

す．式 (5.13)に示した通り，熱膨張係数は T0を基準温度とした熱ひずみの温度勾配とし
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て表されることから，格子定数の温度変化に対して非常に敏感に影響を受ける．Fig. 5.5

を参照すると，計算値と実験値は 100 K以下の極低温領域において極めてよい一致を示し

ていることが分かる．更に，約 100 K以上では温度の上昇に伴い実験値との差異が認めら

れるものの，その温度変化の傾向は非常に類似している．したがって，本結果はMg結晶

の熱膨張挙動における特徴的な温度依存性を適切に記述できていると言える．

また，ωq,sに対する近似多項式の次数の違いに注目すると，c軸に関する結果 [Fig. 5.5(b)]

については次数の変化に対して差はほとんど認められないものの，a軸に関する結果 [Fig. 5.5(a)]

についてはω(2)およびω(3)を適用した場合の熱膨張係数が幅広い温度領域に渡って一致し

ている一方で，ω(1)を適用した場合の熱膨張係数については 200 K以上の温度領域で差異

が顕著に拡大していく様子が見られる．5.3.2節において，近似多項式の次数が大きくな

るに従い振動数データに対するフィッティング精度は向上する傾向が確認されていること

から，この差異は 1次の多項式を用いたことで格子振動特性の再現が不十分となったため

と言える．また，解析の実用面において，Mgに関して ∼600 K程度の温度範囲の熱膨張

挙動を評価する場合はωq,sに対して 2次の項までを考慮すれば十分であることが分かる．

一方，このように格子振動特性の構造定数依存性が 1次式では十分に記述しきれず 2次

以上の項を必要とすることは，格子振動のひずみ応答における非線形性が本系では無視で

きないことを表している．一般に，QHAの枠組みにおいて結晶にひずみを与えた際の振

動数の変化量（調和振動からのずれ）は，ポテンシャルエネルギーを展開した際の 3次非

調和係数に関する 2次の項と 4次非調和係数に関する 1次の項の和で表される [155]．Mg

において αcが ω(1)により定量的に記述できることは，振動数が c軸方向の熱ひずみに対

して線形的に変化すること，すなわち原子間相互作用における 4次の非調和性が支配的に

寄与することを示している [155]．これに対し，αaに関して少なくともω(2)による記述を

必要とすることは，a軸方向の熱ひずみに対してはその他の次数の非調和性の影響も強く

現れることを示唆している．Fig. 5.5から確認できるようにMgにおいては a軸と c軸方

向の熱膨張挙動には本質的に大きな差は見られないものの，振動特性のひずみ応答に関し

てこのような異方的な振る舞いが内在していることは興味深い．
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Fig. 5.5: Temperature dependence of thermal expansion coefficients of the lattice parameters
(a) a and (b)c in hcp Mg. Dotted, dashed and solid curves represent the calculated results for
different polynomial orders forωq,s. The experimental data (plots) are from Ref. 16.
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5.4 結言

構造異方性を有するMg結晶を対象として，複数の構造定数を考慮した準調和近似を適

用することで自由エネルギーおよび熱膨張係数を第一原理計算に基づき解析し，実験値と

の比較を通じて本手法の妥当性を検証した．以下に得られた結果を示す．

(1) 準調和近似において必要となる静的エネルギーおよび格子振動数の構造定数依存性を

記述するに当たって，それぞれ異なる形式の近似多項式を提案し，元の第一原理計

算結果と十分な精度で一致させることが出来ることを確認した．

(2) 本アプローチにより解析したMgの熱膨張係数は，広範な温度領域に渡って実験結果

による熱膨張挙動を定量的に再現することを確認した．その際，格子振動特性に対

する近似多項式に関しては 2次以上の次数が必要となることが分かった．

(3) 熱膨張係数の温度依存性を理解する上で，格子振動のひずみ応答における非線形性が

重要な役割を果たすことが示された．また，Mgの場合は系に内在する原子間相互

作用の非調和性が，a軸方向と c軸方向とで異なる寄与の仕方をすることが示唆さ

れた．
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第6章 結論

本論文では，Mg–Y合金において強度の向上の要因となる溶質 Y原子による析出物形

成の機構，および延性の要因となる Yを含有した積層欠陥が介在する塑性変形機構を第

一原理計算法，分子動力学法等の原子シミュレーションを用いて解析した．これにより，

固溶 YがMg結晶の力学特性に対して与える効果とそのメカニズムを明らかにした．更

に，Mgにおける構造異方性を考慮しながら準調和近似に基づく自由エネルギー評価を第

一原理計算を活用して実施する計算体系の構築と妥当性評価を行った．各章を通じて得ら

れた結論は以下の通りである．

第 1章では，軽量構造材料としてのMg合金の位置づけについて延べ，続いてMgおよ

びMg–Y合金の結晶構造，すべり系，双晶系等の一般的な特性について記述した．

第 2章では，第一原理計算および分子動力学法に関する理論および計算アルゴリズムの

概要を示した．

第 3章では，Mg結晶に高濃度のYが固溶した状態において，析出強化現象の主因子で

ある Yのナノ析出物における溶質規則化（クラスター化）の機構に関して，第一原理計

算を用いて溶質原子間の相互作用特性をエネルギー論に基づき評価するとともに，特に長

距離（1 nm以上）におよぶクラスター間相互作用の存在に着目して中範囲規則化の起源

を明らかにした．加えて，短距離のクラスター内相互作用と長距離のクラスター間相互作

用の競合によって生じるナノ析出物の熱力学的安定性を評価し，固溶 Yの特徴的な中範

囲規則構造の形成に当たって適切な温度域と時効時間が必要となる要因を考察した．

第 4章では，希薄Mg–Y合金において Y添加により延性が非線形的に向上する現象の

要因を，原子間ポテンシャルに基づく古典分子動力学法を用いて調査した．固溶 Yによ

り形成が促進される I1型積層欠陥を導入した純Mgの結晶モデルに対して，底面に沿った

a軸方向へのせん断変形を施した結果，非底面転位の活動をきっかけとして，{112̄1}変形
双晶が積層欠陥の端部（境界）から生成することが示唆された．更に，本解析により積層

欠陥近傍おける変形双晶と底面転位との相互作用を評価することで，双晶界面が底面転位

に対する抵抗の役割を果たし，系の強化ならびに延性の向上に対して寄与する機構につい

て考察した．
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第 5章ではMgを対象に，準調和近似に基づく振動自由エネルギーを構造異方性を考慮

しながら解析するための計算の枠組みを構築するとともに，その有効性の確認を行った．

結果として，0-300 Kの範囲における熱膨張挙動の実験値を定量的に再現するとともに，

600 Kまでの高温領域に対する温度依存性を予測することが出来た．更に，格子振動のひ

ずみに対する応答の非線形性が熱膨張挙動に対して重要な役割を果たすことを明らかに

し，内在する原子間相互作用の非調和性が，a軸方向と c軸方向とでは異なる寄与を及ぼ

す可能性を示した．

今後の展望

以下に，各章で得られた知見に基づく，今後の研究の展望を述べる．

1.4節で述べたように，Mg–Y合金の実用化に当っては，強度と延性のバランスをとる

ために硬質な析出物相と軟質な α-Mg相を複合化した二相組織の設計が重要となる．特に

析出物相の力学特性を最適化する上で，組成（溶質濃度）と温度に依存したMg–Y系の

析出物相の熱力学的安定性を把握すること，すなわちMg–Y系の状態図を獲得すること

が欠かせない．そのため，Mg–Y系の幅広い組成域における形成自由エネルギーをクラス

ター展開法，クラスター変分法等の統計力学手法を活用しながら理論的に記述することが

今後重要となる．

本論文によって，第 3章で示したように，Mg–Y合金において顕著な析出強化をもたら

す Yのナノ析出物が形成するための主因子として，Yのナノクラスター間に働く長距離

の引力的相互作用の存在が明らかとなった．上述の形成自由エネルギーの評価の際，その

基となる原子間相互作用に対して今回同定されたような溶質元素の長距離相互作用の効

果を盛り込むことで，より精密な状態図を第一原理的に獲得できるようになることが期待

される．更に，第 5章で構築した振動エントロピーに基づく自由エネルギー計算の枠組み

を利用できれば，状態図上で隣接する化合物相との有限温度下での平衡・共存関係を検討

することが可能となる．これらは当該系の時効析出挙動を解明する上で有用な情報を与え

る．また，本アプローチは，例えば希土類元素を使用しないMg合金（希土類元素フリー

Mg合金）の候補を探索するための要素技術としても活用できると考える．

加えて，第 4章において，I1型積層欠陥が介在する塑性変形機構の働きにより，α-Mg

相の塑性異方性が改善され延性が向上する可能性を示した．すなわち，α-Mg相の力学特

性を最適化する上で，合金作製のプロセスにおいて予め α-Mg相中に高密度の I1型積層欠

陥を導入することが有効と考えられる．I1型積層欠陥の生成は Yの積層欠陥への偏析効

果，すなわちYの hcp-Mg相と積層欠陥との間の化学ポテンシャルの差が駆動力となって
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いる．従って，Yと同様に積層欠陥に強く偏析し，見掛けの積層欠陥エネルギーを低下さ

せる元素を第一原理的に探索することで，Yのような希少元素に対する代替元素を見出せ

る可能性が期待される．

実材料のマクロな力学特性については，材料内部の微視的因子が複雑かつ非線形的に影

響し合うためその理論的予測は難しく，現状では実験的手段による測定・検証が欠かせな

い．一方，各種の力学実験では材料における巨視的特性に着目することが多く，内在する

現象・特性を発現する微視的機構に関する情報を得ることは容易ではない．そのため，添

加元素の種類によるMg合金の力学特性の変化を系統的に理解し，合金設計に対する指針

を獲得するためには，本論文で示したような計算科学的アプローチを相互補完的に活用す

ることがこれから一層重要になると考える．本研究の成果が，今後のMg合金の研究開発

を進展させる一助となることを期待する．
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ブにおける講義などを通じて計算科学と第一原理計算との関わりについて勉強する機会

をいただきました．EPFLへの留学の際には，Nicola Marzari教授の研究グループの研究

員および同年代の博士課程の学生ら電子論の専門家と伴にカルフォルニア大学アーバイ

ン校 Kieron Burke教授の開催するDFT講習会に参加するなど，研究室内のみでは学べな

い生きた知識を蓄える機会を持つことができました．また，学会等に参加した際には国立

研究開発法人産業技術総合研究所香山正憲主席研究員から研究への助言をいただいただ

けでなく，香山博士ご自身や尾方教授および君塚准教授の貢献も多大に含まれている日

本国内での当該分野の急速な発達について御教授いただく機会がありました．名前を挙げ

させていただいた方々をはじめとする量子力学・電子論ならびに計算科学に非常に造詣の

深い方々と関わる機会をいただいた中で，自身は科学技術の発展の中で脈々と築き上げら

れてきた原子シミュレーションを使う立場の人間であるということを強く意識させられ，

日々の研究や本論文の執筆にあたっての心掛けの一つとなりました．このような貴重な機

会に恵まれたことを心より感謝致します．

また，博士後期課程三年次には JFEスチール株式会社京浜地区スチール研究所におい

て 5週間のインターン実習に参加する機会をいただきました．数値解析のみならず，実際

の材料開発における状況を間近で感じることができ，材料開発の多様性や原子シミュレー

ションに対する期待を認識することが出来ました．同時に，自身が原子シミュレーション

を偏重する傾向にあることに気づくことができ，その後の研究においては多角的な視点か

ら議論することを意識し，より理解を深めることができたと感じています．業務中に時間

を割いて協力していただいた多くの方に，改めて御礼申し上げます．

このような学外での貴重な経験に加え，日々の研究室での生活を快適に過ごすことがで

きたのは花見眞司技術職員，譯田真人助教授を始めとした歴代のスタッフの方々，大学

事務職員の方々，および所属学生のみなさまのおかげです．著者が研究を進めるにあたり

サポートしていだだいたすべての方に心より御礼申し上げます．

最後に，陰ながら大学院での生活面を支えてくれただけではなく，助言と伴に著者の志

を尊重してくれた，父松原潤治，母豊恵に心から感謝します．
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