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1.　 緒　　　言

Al-Zn-Mg合金は比強度に優れた合金であり，航空機や新幹
線などさまざまな輸送機器に用いられている。Al-Zn-Mg合金
を高強度化する方法として，Zn，Mgの添加量を増加させる
ことが知られている 1), 2)。しかし，同時に応力腐食割れ
（SCC）感受性が高まり 3)，実用合金として使用できないとさ
れている。Al-Zn-Mg合金におけるSCCは水素脆化（HE）が
主な原因であり 4), 5)，高強度化と実用性の両立にはHEの克服
が必要である。

Al-Zn-Mg合金のHE破壊は，粒界での亀裂発生 6)‒8)が特徴

である。HEを克服するには，粒界亀裂の発生挙動について理
解する必要がある。粒界での破壊について，これまで格子脆
化理論（HEDE） 9)による理解がなされている。これは，原子
間の結合力が水素により低下し，破壊が生じやすくなるとい
う理論である。アルミニウムにおいて，この現象が第一原理
計算により評価されている。例えばYamaguchiらは，粒界面
の水素濃度が上昇するほど粒界面の凝集エネルギーが低下す
る様子を計算的に明らかにしている 10)。そして水素濃度が20 
atom/nm 2に達すると，粒界面が自発的に剥離することを報告
している。しかし，これほどの水素の濃化が生じる要因は明
らかになっておらず，現状ではアルミニウム合金の粒界亀裂
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Multi-modal 3D image-based simulation of hydrogen embrittlement crack  
initiation in Al-Zn-Mg alloy
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In Al-Zn-Mg alloy, hydrogen leads to degradation of mechanical properties. It is indispensable to suppress this phe-
nomenon called hydrogen embrittlement (HE) for increasing the strength of Al-Zn-Mg alloy. Intergranular fracture 
(IGF) mainly occurs when HE affects this alloy. In order to suppress HE, we need to understand the initiation be-
havior of IGF. Heterogeneous distribution of stress, strain and hydrogen concentration in polycrystalline material 
have an influence on the IGF initiation. In the present study, distribution of stress, strain and hydrogen concentra-
tion in actual fractured regions were investigated by employing a crystal plasticity finite element method and hydro-
gen diffusion analysis using a 3D-image-based model. This model was created based on 3D polycrystalline micro-
structure data obtained from X-ray imaging technique. By combining in-situ observation of tensile test of the same 
sample by X-ray CT with the simulation, we compared distribution of stress, strain and hydrogen concentration 
with actual crack initiation behavior. Based on this, the condition for intergranular crack initiation were discussed. 
As a result, it is revealed that stress load perpendicular to grain boundary induced by crystal plasticity dominate in-
tergranular crack initiation. In addition, accumulation of internal hydrogen induced by crystal plasticity had little 
impact on crack initiation.
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発生を完全に理解するには至っていない。ところで，多結晶
体が塑性変形すると，結晶粒ごとのすべり系の違いにより変
形のミスマッチが生じ一部の粒界で高い応力が発生する。そ
して応力勾配が駆動力となり，粒界上で水素が濃化する 11)こ
とが明らかになっている。このような結晶粒間の相互作用に
起因する水素の濃化により，粒界亀裂発生を説明できる可能
性がある。
このような挙動の実験的な評価は困難であり，これまでシ
ミュレーションが利用されている。例えばMiresmaeiliらは，
結晶塑性有限要素法（CPFEM）と水素拡散解析を連成させた
シミュレーションを行い，応力局在化に伴う水素濃化挙動を
計算している。その結果，特定の粒界の周辺で静水圧応力の
上昇に伴い水素が濃化する様子が明らかになっている 11)。し
かしこの手法にも課題がある。シミュレーションにより水素
濃度を計算する研究ではコンピュータ上で結晶粒をランダム
に生成したモデルを用いる例がほとんどであり，複雑な結晶
粒の形態を単純化していることが多い。その場合，結晶粒の
複雑形状に起因する応力集中を無視することになり，応力や
水素濃度を過小評価する。そのため，シミュレーションの結
果と実際の材料中の応力や水素濃度との間には大きな誤差が
存在する。
実用合金の複雑な結晶粒組織の影響を考慮するための手法
として，しばしばイメージベースの2次元（2D）結晶粒モデ
ルが用いられる。これは，試料表面の結晶粒組織をイメージ
ングし，それにより得た2Dの結晶粒画像をそのままモデル
化する手法である。これを亀裂発生挙動の解析に応用した例
もある。例えばAroraらは，2Dイメージベースモデルを用い
て応力分布をシミュレーションし，応力分布と亀裂発生挙動
を比較している 12)。その結果，静水圧応力が高い粒界で粒界
亀裂が発生する傾向があることを報告している。これは，静
水圧応力が高い粒界で水素が濃化し，HEDE機構により粒界
亀裂が発生したものと考察している。また，PouillierらもAl-
5%Mg合金において同様の方法で応力分布を計算しており，
垂直応力が170 MPa以上になった粒界で亀裂が発生すること
を報告している 13)。しかし，2Dのシミュレーションでは板厚
方向の結晶粒組織の影響 14)を無視しているため，実際の応力
局在化挙動を精密に再現することができないという問題点が
ある。
この問題を解決するには，3次元（3D）イメージベースモ
デルが必要となる。そのようなイメージベースモデルを実現
するための手法として，シリアルセクショニングとEBSD観
察を組み合わせた方法 15)が知られている。しかし，シリアル
セクショニングは試料を破壊する手法であるため，計算した
試験片の挙動を実験的に評価することができない。我々は，
回折コントラストトモグラフィ（DCT）を利用したモデリン
グ 16)により，実験的評価とシミュレーションによる評価を同
一試料に対して行うことが可能な点に着目した。DCTは，高
精細な3D結晶粒画像を非破壊で取得可能な手法である。そ
のため，結晶粒の3Dイメージングを行った後の試料の引張
試験を行い，亀裂発生挙動を観察することができる。これに
より，3Dイメージベースモデルを用いたシミュレーション
の結果と亀裂発生挙動を直接比較することが可能となる。本
研究では，3Dイメージベースモデルを用いてCPFEMと水素
拡散解析を連成したマルチモーダル3Dシミュレーションを

行う。これにより，複雑な3次元結晶粒組織が誘起する応力
局在化とそれに伴う水素濃化挙動を高精度に計算し，粒界亀
裂発生に対する結晶塑性の効果を明らかにすることを目的と
する。

2.　 方　　　法

2. 1　 供試材
本研究では，三元系 Al-Zn-Mg合金（8.4 mass% Zn，0.99 

mass% Mg）を用いた。供試材の作製プロセスを以下に示す。
鋳造後，均質化処理（773 k-2 h）を行い，圧下率を95%とし
て熱間圧延（723 K）を施した。熱間圧延により，最終的に板
厚が0.6 mmとなった。圧延後に溶体化処理（773 K-2 h）を行
い，氷水中で急冷した。その後，直ちにオイルバス中で時効
処理（393 K-40 h＋453 K-7 h）を始めた。1段目の時効処理
（393 K-40 h）により試験片を最高時効の状態とし，2段目の
時効処理（453 K-7 h）により過時効の状態とした。鋳造の際，
溶湯を鉄の棒でかき混ぜることにより，微量の鉄を添加して
粒子の体積分率を増加させた。無負荷時のX線CT像から，鉄
の添加により粒子の体積分率が0.12%となったことが明らか
になった。熱フェノール法を用いて合金中の粒子を抽出し，
SEM-EDX 法で定量分析すると，粒子の平均組成は
Al 79Fe 14Zn 7であった。また，X線CT像から粒子の線吸収係数
を見積もり，その値を用いて密度を計算すると，5.4 g/cm 3で
あった。添加した鉄がすべて粒子の形成に使われると仮定し
て粒子の体積分率，平均組成，密度から鉄の添加量を見積も
ると，0.058 mass%であった。
供試材の組成と時効条件の選択理由を以下に示す。

Fujiharaらは，本研究と同一の組成，時効条件の材料を用いて
引張試験を行っている 17)。そこでは，破断後に試験片の破面
を観察した結果，破面上に粒界破面（破面率：36%）や擬へ
き開破面（破面率：31%）が存在することを確認している。
また，Shimizuらは，本研究と類似の組成（Al-10.1%Zn-
1.2%Mg），同一の時効条件の材料で，水素チャージを施した
試験片（水素濃度：2.15 mass ppm）と水素量を低減させた試
験片（水素濃度：0.41 mass ppm）の引張試験を行っている 18)。
そこでは，水素チャージを施した試験片の延性が水素量を低
減させた試験片の延性と比較して低いことを報告している。
そのため，Fujiharaらの破面観察により確認された脆性破壊
は水素脆化によるものと考えられる。以上の理由により，本
研究の供試材の組成と時効条件でも充分に水素脆化の影響を
受けると考えられる。そのため，亀裂発生挙動の解析に適し
ていると判断した。また，Shimizuらは，本研究と類似の組成
（Al-9.6%Zn-1.8%Mg），最高時効状態の材料を用いて，水素
チャージを施した試験片（水素濃度：11.8 mass ppm）の引張
試験を行っている 19)。そこでは，塑性変形をほとんどせず弾
性限到達直後に試験片が破断したことを報告している。その
ため，本研究の供試材の組成で最高時効状態の材料では，亀
裂発生挙動の観察が困難であると判断した。以上の理由によ
り，供試材の組成と時効条件を選択した。
放電加工機を用い，過去の文献と同様の形状 20)で引張試験
片を切り出した。その際，試験片の引張方向が板材の圧延方
向と平行になるよう切り出しを行った。また，水素をチャー
ジするために水中で放電加工を行った。放電加工後の試料内
の水素濃度を昇温脱離分析（TDA）により計測した結果，7.0 
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mass ppmであった。放電加工直後は水素が試料表面に濃化し
ているため，放電加工後室温で4日間保管して試料内部へ水
素を十分に拡散させた。Youngらにより示された7050合金の
有効拡散係数（DH,eff＝1.1×10‒11m2/s） 21)を用いて拡散距離Lを
見積もると，4日間で約1.9 mmであった。この値は，今回の
試験片の厚さである0.6 mmよりも充分に大きい。

2. 2　 DCT
試験片標点間部の 3D結晶粒組織をDCTにより取得した。
この観察は高輝度放射光施設 SPring-8のビームライン
BL20XUで行った。撮像の際には，X線エネルギーを30 keV
とし，Si（111）面を用いた二結晶モノクロメーターにより単
色化したX線ビームを用いた。アルミニウムの（111），（200），
および（220）格子面からの回折スポットを取得するために，
画素サイズが3.13 μ mで2048×2048画素のCMOSカメラを試
料から6 mm後方に設置した。高精度回転ステージに試料を
取り付け，試料を360°回転させながら3600枚の回折画像を取
得した。得られた回折スポットを用い，標点間部に存在する
すべての結晶粒の結晶方位を取得するとともに 3D結晶粒像
を再構成した。

2. 3　 引張試験およびその場X線CT
同一の試料に対して引張変位を与え，その際の亀裂発生挙
動をX線CTにより観察した。この観察もBL20XUで行った。
引張中に無負荷および降伏直後に撮像を行い，以降は変位
0.02 mmごとに撮像した。各撮像段階において10 minの変位
保持時間を設けた。撮像時における標点間の負荷ひずみは，
0.0，0.97，3.2，5.6，9.2，13.4，19.3，23.5%であった。撮像
の際には，X線エネルギーを20 keVとし，Si（111）面を用い
た二結晶モノクロメーターにより単色化したX線ビームを用
いた。検出器は，画素サイズが0.477 μmで4000×2624画素の
CMOSカメラ，単結晶LuAGシンチレーターおよび20倍の光
学レンズで構成される。高精度回転ステージに試料を取り付
け，試料を180°回転させながら1800枚のX線透過像を取得し
た。試料から検出器までの距離は20 mmである。この透過像
から，畳み込み逆投影法 22)により試験片の3D画像を再構成
した。

2. 4　 CPFEMおよび水素拡散解析
CPFEMとして，Huangが開発した結晶塑性サブルーチン 23)

を適用した。汎用有限要素法ソフトAbaqusを用いた。本研究
で用いた構成式は以下の通りである。変形の速度勾配Lを弾
性部分Leと塑性部分Lpに分解する。

 L＝Le＋Lp （1）

Leは，応力とひずみの線形関係式から求まる。Lpは，以下の
ように定義する。

 L m nn
p = ⊗( )( ) ( ) ( )

=∑ γ α α α

α 1  （2）

ここで， γ α( )はあるすべり系αのせん断ひずみ速度である。
m(α)はすべり系αのすべり方向を表すベクトルであり，n(α)は
すべり系αのすべり面の法線を表すベクトルである。 γ α( )は，
以下のべき乗粘塑性近似式により定義する 24)‒26)。
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ここで， α α( )はすべり系αの参照ひずみ速度，τ (α)は分解せん
断応力，g(α)はすべり変形に対する抵抗，nはひずみ速度依存
性を記述する指数である。g(α)については，変形挙動が潜在硬
化則に従うとして，時間変化を次式のように定義する 27)。

  g hnα
αβ

β
β

γ( )
=

= ∑ 1  （4）

hαβはすべり系α，βの相互作用を考慮した硬化マトリックス
である。α＝βの場合は自己硬化係数，α≠βの場合は潜在硬化
係数と呼ばれる。自己硬化係数はほかのすべり系の影響を受
けないすべり系αのみの効果を表すもので，次式で定義する。

 h h h
αα

γ
τ τ

=
−0

2 0

0

sech
s

 （5）

ここで，h 0は初期加工硬化係数，τ sは飽和せん断降伏応力，τ 0
は初期せん断応力である。一方，潜在硬化係数は次式で定義
する。

 hαβ＝qh( γ ) （6）

定数qは，自己硬化と潜在硬化の比を表す。本研究では，q＝
1とし，全すべり系において等しく硬化するものとした。
ところで，Fujiharaらは本研究と同一の材料を用いて

CPFEMを行っている 17)。そこでは，引張試験から得られた応
力－ひずみ線図とCPFEMから得られた応力－ひずみ線図と
を比較することで，CPFEMに用いるパラメーターの最適化
を行っている。式（2）～（6）中で使用するパラメーターとし
て，Fujiharaらが最適化した値を用いた。

CPFEMでは，節点解は所属する要素の積分点の値から外
挿される。これは結晶粒ごとに行われるため，粒界面上や粒
界三重線上の節点は複数の節点解をもつ。粒界上の応力やひ
ずみの値を一意に定めるために，本研究では複数の接点解の
平均値をその接点における計算値とした。
水素拡散解析には，Orianiの局所平衡モデルを用いた 28)。

このモデルでは，静水圧応力勾配∇σ hによる水素拡散を考慮
して，以下のように水素拡散式が定義されている。

 ∂
∂

= ∇ − ∇ ⋅ ∇C
t

D C
D C V

RT
H

H,eff H
H,eff H H

h
2 ( )σ  （7）

DH, effは有効拡散係数であり，水素のトラップ・脱離を考慮
した拡散係数である。本研究では，Youngらにより示された
7050合金の値（DH, eff＝1.1×10‒11m2/s）を用いた 21)。またCH

は，格子間および全トラップサイト中の水素濃度の総量であ
る。V Hは部分モル体積，Rは気体定数，Tは絶対温度である。
本研究では，試料中の全水素濃度からポア中の分子状水素
量CH2

を引いた値であるCHが試料全体で一定である状態を初
期状態とした。CH2

は，以下の式で定義した 29)。

 C N
V

d RTH
pore

pore
2
2

4
= A

γ
 （8）

ここで，NAはアボガドロ定数，γは表面エネルギー（1 J/m 2），
Rは気体定数，Tは絶対温度である。dpore, Vporeはそれぞれポア
の球相当直径，体積であり，無負荷時のX線CT像から算出し
た。試料中の全水素濃度としてTDAによる7.0 mass ppmを用
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い，この値からCH2
を引いた 6.915 mass ppmを初期状態のCH

とした。
CPFEMにおいて，標点間に負荷するひずみを 0.97%とし

た。これは，初期亀裂が発生した撮像段階の1つ前の段階に
おける負荷ひずみである。そして水素拡散解析では，この負
荷ひずみの時の静水圧応力分布が10 minの間維持される条件
下での拡散挙動を計算した。

2. 5　 3Dイメージベースモデル
シミュレーションモデルは，DCTにより観察された3D結

晶粒形状と結晶方位を再現するように作製した。モデルを構
成する要素として，複雑な3Dモデルの作製が可能であり，要
素自体の自由度が担保されている四面体二次要素を採用し
た。ここで標点間に存在するすべての結晶粒を精密に再現し
たモデルを作製すると要素数が大きくなり計算コストが高い
ため，以下に示すような2つの領域（領域B1と領域B2）に分
けてモデルを作製した。領域B1では，微細な要素を用い，
DCTで得た結晶粒の3D形状を精密に再現するようにモデル
を作製した。領域B1に所属させる結晶粒には試験片中央部
に存在する結晶粒を選択し，領域B1を関心領域に設定した。
領域B2では，粗大な要素を用い粒界の形状を無視してメッ
シングを行うことで，結晶粒形状を大まかに再現した。さら
に拘束条件を与える節点と領域B1中の結晶粒との距離を離
すために，標点間の外側に標点間外の部分の試験片形状を模
した完全弾塑性体の領域Aを作製した。
ところで，有限要素法では計算値に要素サイズ依存性が存
在し，要素サイズが過大であると計算の正確性が担保されな
い。そこで，以下では節点解の要素サイズ依存性を調べ，最
適な要素サイズを検討した。関心領域内の粒界を1つ抽出し，
その粒界を構成する2つの結晶粒内の要素サイズを，2.5 μm，
5 μm，10 μm，20 μm，40 μmとしたシミュレーションモデル
を作製した。それらのモデルを用いてCPFEMを行ったとき
の結果をFig. 1に示す。Fig. 1のプロットは，抽出した粒界内
で静水圧応力σ hの節点解を平均した値である。二次多項式近
似曲線をFig. 1中に灰色の線で示している。近似曲線を見る
と，要素サイズが小さくなるにつれてσ hが上昇するが，a＝
15 μ m付近でσ hが収束している。そのため，要素サイズは10 
μ mで十分であると考えられる。そこで表面の粒界における
要素サイズを10 μ mとし，表面と比較して応力の勾配が小さ

いと思われる試験片内部では要素サイズを30 μmとした。

3.　 結　　　果

3. 1　 DCTおよびX線CTの結果
Fig. 2に，DCTにより得られた無負荷時の3D結晶粒像を示
す。標点間部には計155個の結晶粒が存在していた。3D結晶
粒像を用いて各結晶粒の球相当直径を算出し，全結晶粒で平
均すると1.6×10 2 μmであった。

X線CTによるその場観察を行った結果，負荷ひずみ εappl＝
3.2%の撮像段階で初めて亀裂が観察された。このときの亀裂
像をFig. 3に示す。関心領域内で発生した亀裂にはそれぞれ
番号を付けている。表面の粒界と粒界三重線から，大小合わ
せて13個の亀裂が発生した。その内，関心領域内から発生し
たCrack 1～7について，ε appl＝3.2%の段階のX線CT像とDCT
像との位置あわせを行い，初期亀裂が発生した粒界と粒界三
重線を特定した。Crack 1～4は粒界から，Crack 5～7は粒界三
重線から発生していた。Crack 7の発生点近傍には，粗大なポ
アが存在していた。結晶塑性の影響ではなくポアによる応力
集中が原因となってCrack 7が発生した可能性があるため，
以下の解析の対象からCrack 7を除外した。Crack 1～6につい
ては，亀裂近傍に粗大なポアは観察されなかった。

3. 2　 シミュレーション結果
Fig. 4に作製した3Dイメージベースモデルを示す。領域B1

内に存在する結晶粒の数は，68個である。Fig. 5に，εappl＝
0.97%でのCPFEMと水素拡散解析の結果を示す。Fig. 5では，
シミュレーション結果をFig. 2の結晶粒像に重ねている。結
晶粒間の相互作用により，粒界上で静水圧応力が局在化し，
静水圧応力の局在化に対応して水素が濃化する様子が確認さ
れた。また，Fig. 5を見てわかるように，局在化や濃化の程度
はすべての粒界で一様ではなく，ほかの粒界と比較して局在
化や濃化の程度が著しい粒界が存在した。最大の静水圧応力
の値は4.4×102 MPaであり，全体平均の3.7倍であった。水素
拡散解析によるもっとも高い水素濃度の値は8.4 mass ppmで
あり，初期水素濃度の1. 2倍であった。

Fig. 6に，Crack 4の画像と，Crack 4が発生した粒界周辺の
εappl＝0.97%での静水圧応力分布，水素濃度分布を示す。
Crack 4は，Fig. 6（b）中のGB 1で示す粒界上で発生し，亀裂
進展方向の粒界三重線に達した後，折れ曲がって斜め上方向
の粒界上を進展した。GB 1では静水圧応力が局在化してお
り，水素濃度が周囲と比較して高いことがわかる。εappl＝
0.97%の段階での結晶塑性による応力の上昇，水素濃化が
Crack 4の発生に影響したことが示唆される。また表面のなか
でも特に粒界で静水圧応力が大きな値となっており，塑性変
形が集中している。

3. 3　 結晶塑性による応力集中，水素濃化と亀裂発生との
関係

CPFEMの結果から，相当塑性ひずみ，静水圧応力，粒界面
に垂直な方向のひずみ，粒界面に垂直な方向の応力を算出し
た。そして，それらの値について初期亀裂が発生した粒界と
そうでない粒界とを比較した。また，初期亀裂が発生した粒
界三重線とそうでない粒界三重線との間でも比較を行った。
その結果，粒界面に垂直な方向の応力が初期亀裂発生ともっ
とも相関があることがわかった。関心領域内にある試料表面
の粒界について，粒界内の各節点における水素濃度と粒界面

Fig. 1 Element size dependence of hydrostatic stress. The values are 
mean value of hydrostatic stress at each node in the GB. The gray 
line is approximate curve (σ h＝125.93078＋0.11475×a－0.00586
×a 2).
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に垂直な方向の応力を粒界内で平均し，粒界ごとにプロット
した図をFig. 7に示す。初期亀裂が発生した粒界では粒界面
に垂直な方向の応力が高い傾向があった。しかし，水素濃度
については，初期亀裂発生との明瞭な関係は認められなかっ
た。また，粒界三重線については，相当塑性ひずみ，静水圧
応力，粒界面に垂直な方向のひずみ，粒界面に垂直な方向の
応力のいずれの値に関しても，初期亀裂発生との関係はみら
れなかった。

4.　 考　　　察

4. 1　 亀裂発生に対する粒界上の水素濃化の効果
粒界上に水素が濃化して強度が低下し，そこに高い応力が
負荷されることで亀裂が発生すると考えられるため，水素濃
度と力学的因子の両方の観点から亀裂発生挙動を評価する必
要がある。その内，水素濃度については，粒界上の水素濃度
と亀裂発生との間に明瞭な関係はみられなかった。これは，

結晶粒間の相互作用による水素濃化が原因となって亀裂が発
生するという考えに反する。この原因として，粒界上の水素
濃化による粒界面自身の分離とは異なる粒界破壊メカニズム
の存在が考えられる。Al-Zn-Mg合金における粒内の水素脆性
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破壊は，粒内析出物の整合界面もしくは半整合界面への水素
偏析による界面剥離を起点に発生する 30), 31)とされている。
Al-Zn-Mg合金においては粒界上にも析出物が存在するため，
粒界破壊についても粒界面ではなく析出物界面の剥離が起点
となって発生する可能性がある。Gronskyらによると，Al-Zn-
Mgの粒界析出物は，少なくとも1つの粒界面と整合もしくは
半整合の界面を有する 32)とされている。また，粒界と水素と
の結合エネルギーが最大で0.25 eV 10)であるのに対して，析出
物の整合界面と半整合界面ではそれぞれ 0.35 eV 33)，0.55 
eV 34)と高い。これにより，粒界析出物界面の水素濃度は粒界
面の水素濃度よりも高くなるものと予想される。その場合，
析出物界面の水素トラップ挙動も亀裂発生に影響を及ぼすと
考えられる。析出物界面の水素トラップは，析出物の大きさ，
分布，界面の整合性などといった結晶粒間の相互作用とは異
なる要素にも支配される。そのため，析出物界面の水素ト
ラップが亀裂発生に影響を及ぼす場合には，結晶粒間の相互
作用による水素濃化の影響が小さくなると考えられる。Park
らによると，T73調質の7075合金において，粒界析出物は少
なくとも 1つの粒界と半整合な界面を有する 35)とされてい
る。本研究で用いた材料においても，調質がT73相当である
ことから，粒界析出物は半整合界面をもつと考えられる。そ
のため，本研究においても亀裂発生に対して析出物界面の水
素トラップが影響を及ぼし，結晶粒間の相互作用により生じ
る水素濃化の影響が低減されると考えられる。これにより，
本研究で計算された水素濃化挙動と亀裂発生との相関が低下
したと考えられる。また，2.1節で述べたように，本研究で用
いた供試材の組成と時効条件でも，材料は充分に水素脆化の
影響を受けると考えられる。そのため，結晶粒間の相互作用
により生じる水素濃化と亀裂発生との相関が低いという現象
は，材料の破壊が水素脆化の影響を受けたうえで生じたと考
えられる。
また，粒界上の水素濃度と亀裂発生に明瞭な関係がみられ
ない別の原因として，今回の見積もりよりさらに水素濃度を
増加させる別の要因が考えられる。本研究の水素拡散解析で
は，内部水素の拡散のみを考慮している。そのため，今回は

外部環境からの水素の侵入を考慮していない。もし外部水素
の侵入があれば，実際の水素濃度は水素拡散解析の計算値よ
りも高いと考えられる。外部水素の侵入による水素濃度の上
昇を定量化することは困難であるが，外部水素のフガシティ
を算出することで間接的に外部水素の侵入を評価する試みが
行われている。例えば，Youngらは湿潤環境下では外部水素
のフガシティが10 67 Paに達するとしている 36)。そのため，通
常の大気環境下でも高いフガシティにより外部から水素が侵
入し得る。本研究で計算された内部水素の濃化量は最大でも
無負荷時の1.2倍程度であり，外部水素の侵入による濃化量
と比較して小さいと考えられる。今後は，外部水素の侵入の
有無をコントロールし，内部水素，外部水素それぞれの効果
を切り分けたアプローチが必要と考えられる。

4. 2　 亀裂発生に対する粒界面に垂直な応力の効果
力学的因子については，粒界面に垂直な方向の応力が高い
粒界で初期亀裂が発生する傾向にあったが，強い傾向とは言
えなかった。これは，4本という少ない本数の亀裂で評価を
行ったためであると考えられる。Todaらは，41本の粒界亀裂
の発生挙動について，統計学的手法を適用し，純三元系Al-
Zn-Mg合金（10 mass% Zn，1.1 mass% Mg）における結晶学的
因子とHE亀裂発生との相関を明らかにしている 37)。そこで
は亀裂発生との相関係数が全体のなかで特に高い変数として
粒界面積と引張方向と垂直な面に対する粒界面の配向角を挙
げており，相関係数はそれぞれ0.12，0.23であるとしている。
そして，面積と配向角が小さい粒界ほど亀裂が発生しやすい
としている。この研究ではもっとも亀裂が発生しやすいと推
測される粒界（最弱粒界）の面積と配向角の値を求めている。
それぞれ 5.6×10 3 μ m 2（全粒界の平均では 1.8×10 4 μm 2），
16.2°（全粒界の平均では48.0°）であるとしている 37)。本研究
のデータのなかからその値にもっとも近い値をもつ3つの粒
界を抽出し，Fig. 7にプロットした 37)。抽出する3つの粒界と
しては，式（9）で計算されるEの値がもっとも小さい3つの
粒界を選択した。

 E＝(x－xi)
2＋(y－yi)

2 （9）

ここで，xとyはそれぞれTodaらにより求められた最弱粒界の
面積と配向角の値を正規化した値，x iと y iはそれぞれ本研究
の各粒界の面積と配向角の値を正規化した値である。Todaら
によりもっとも亀裂が発生しにくいと推測された性状の粒界
（最強粒界）についても，同様に3つの粒界を抽出しプロット
した 37)。Todaらにより決定された最強粒界の面積と配向角の
値は，それぞれ5.1×10 4 μ m 2，88.4°である 37)。最弱粒界では
粒界面に垂直な方向の応力が高く，最強粒界ではその逆であ
ることがわかる。これは，粒界面積や配向角が小さい粒界で
は粒界面に垂直な方向の応力が高くなりやすく，そのような
粒界では亀裂が発生しやすいことを意味している。そのた
め，粒界面に垂直な方向の応力が亀裂発生の力学的な支配因
子であると考えられる。しかし，Fig. 7を見ると，最弱粒界と
された3つの粒界のプロットと，亀裂が発生した4つの粒界の
プロットは一致していない。これは，面積と配向角のパラ
メーターのみから3つの最弱粒界が決定されたことに起因す
ると考えられる。4.1節で述べたように，亀裂発生に対しては
粒界析出物や外部水素も影響を与えると考えられる。そのよ
うな因子の影響により，Fig. 7で最弱粒界とプロットした3つ

Fig. 7 Hydrogen concentration and stress normal to grain boundary 
(GB) of GBs where is in the region of interest at ε appl＝0.97%. 
Cracked GB represents the GBs where initial cracks originated 
from GB, not triple junction. Weakest GB represents the top 3 GBs 
with GB properties close to the weakest GB described in previous 
study 37). Strongest GB represents the top 3 GBs with GB properties 
close to the strongest GB described in previous study 37).
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の粒界とは異なる粒界で亀裂発生の感受性が高くなり，その
粒界上で亀裂が発生したと推測される。ただし，亀裂が発生
した粒界では粒界面に垂直な方向の応力が高いという傾向と
最弱粒界で粒界面に垂直な方向の応力が高いという傾向が一
致している。そのため，粒界面に垂直な方向の応力が亀裂発
生の支配因子であることは少なくとも確かであると考えられ
る。
以上のことから，内部水素の拡散と外部水素の侵入により
水素が濃化することで粒界析出物界面の強度が低下し，そこ
に高い粒界面に垂直な方向の応力が負荷されることで粒界亀
裂が発生すると考えられる。

5.　 結　　　言

Al-8.4%Zn-0.99%Mgにおいて，マルチモーダル3Dイメージ
ベースシミュレーションを行い，粒界亀裂発生に対する結晶
塑性の影響を解析した。その結果，水素濃度と力学的因子の
観点から以下の知見を得た。
水素濃度と亀裂発生挙動との間には，明瞭な関係はみられ
なかった。これは，結晶塑性による内部水素の拡散に加え，
粒界析出物への水素トラップや外部水素の侵入が亀裂発生に
影響を及ぼすためであると考えられる。また，粒界面に垂直
な方向の応力が高い粒界で初期亀裂が発生しやすい傾向に
あった。結晶塑性により上昇する粒界面に垂直な方向の応力
が亀裂発生の力学的な支配因子であると考えられる。内部水
素の拡散と外部水素の侵入により水素が濃化することで粒界
析出物界面の強度が低下し，結晶塑性の影響により高い粒界
垂直応力が負荷されることで粒界亀裂発生に至ると考えられ
る。
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