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Summary

Dislocation behavior in the γ/γ ′ microstructure of Ni–based superalloy, e.g., nucleation

of misfit dislocation at the γ/γ ′ interface, dislocation pinning by γ′ precipitates and

nucleation of superdislocation in precipitates, play important roles in characterizing

the mechanical properties of superalloys. The scale of the microstructure is less than

sub-micrometer and the width of γ channel, where dislocations glide, is reduced to

0.05µm in some superalloys, so that atomic study is indispensable for understanding

the phenomena. In the present study, several molecular dynamics simulations are

conducted on the dislocation behavior in the idealized γ/γ ′ microstructure in which

cuboidal Ni3Al precipitates are arranged in the pure Ni matrix. Tensile simulations of

the [001] direction are implemented with a periodic cell that has eight cubic precipitates

in order to investigate the nucleation site of dislocation in the idealized microstructure

with no defect other than the γ/γ′ interfaces. The results reveal a new mechanism on

dislocation nucleation as follows: (1) a closed loop of a partial dislocation nucleates at

an apex of γ ′ precipitate and propagates in the γ channel toward adjacent precipitate;

(2) the loop branches two partials bridging two adjacent γ′ precipitates when it reaches

the interface; (3) the two partials glide in the opposite direction to each other to extend

the stacking fault between them under the resolved shear stress caused by tension;

and (4) dislocation pinning takes place at the edge of cuboidal precipitate since the

dislocation terminal, gliding on the intersection between the slip plane and the γ/γ ′

interface, has no way to proceed further. Then, the behavior of edge dislocations,

nucleated from a free surface and proceeding in the γ matrix toward γ′ precipitates

under shear force, are simulated and observed in detail. Dislocations are pinned by the

γ′ precipitates and bowed–out in the γ channel, then they begin to penetrate into the

precipitate from the edge when they are piled up. The local stress for the nucleation

of the ”superpartial” dislocation is evaluated to be about 3GPa. It is also suggested

that a dislocation line splits into a superpartial in the γ′ precipitate and an unstable

loop of partial dislocation in the γ channel at the edge of γ′ precipitates, when the

edge is sharpen in the atomic scale.



要 約
Ni基単結晶超合金の機械的特性には，結晶内部に無数に存在する γ/γ ′界面および界面

会合部での微視的変形挙動，特に転位の挙動が重要な役割を果たしていると考えられ

る．転位が主として運動する γチャンネルの幅は 0.05µm程度のものもあり，原子レベ

ルの検討が必要なスケールとなっている．また，γ′相を貫通する超転位など，Ni基超

合金に特有なメカニズムを明らかにするためには，γ/γ′界面の原子構造を陽に考えた

検討が必要である．本研究では，結晶内部の γ/γ ′界面近傍での転位のメカニズムに関

して新たな知見を得ることを目的として，界面会合部や周囲の γ′相の影響などに着目

した種々の大規模分子動力学シミュレーションを行った．まず，γ/γ ′界面における転

位発生機構を，特に格子状 γ′相のエッジや頂点などの界面会合部に着目して，周囲に

γ′相が存在する状態で検討した．その結果，γ ′相頂点近傍の原子配置が乱れた部分を

起点としてループ状の部分転位が発生し，γチャンネル内を伝ぱする様子が明らかに

なった．この部分転位のループは隣接する γ′相に達すると，2つの γ′相間にかかる 2

つの部分転位に分岐し，積層欠陥が拡大する方向にそれぞれ移動した．また，部分転

位が γ/γ ′界面会合部に到達すると，進行方向に沿った γ/γ′界面がないためピンニン

グされることが明らかになった．次に，γ ′相による転位のピンニングや γ/γ′界面にお

ける超転位生成など，結晶内部を運動する転位が γ ′相によって阻止されるメカニズム

について，特に界面および界面会合部の挙動に着目して検討した．その結果，転位が

γ′相によってピンニングされ γチャンネル内で大きく湾曲するとともに，転位が頂点

部から γ ′相内へ進入することが明らかになった．また，立方体 γ′相のエッジ部を原子

レベルでシャープな形状とした場合，エッジ部でピンニングされた転位が，γ/γ′界面

上に端点を有する部分転位対と，γチャンネル内で閉じた部分転位ループに分岐する

可能性があることが示唆された．
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第1章

緒 論

高温用構造材料として広く用いられているNi基単結晶超合金は，fcc構造のNiマト

リックス (γ相)中に，金属間化合物であるNi3Al (γ
′相)が 0.5µm程度の大きさで格子

状に微細析出し，高体積率で含有する 2相整合組織である (図 1.1)．高温での破壊の起

点となる結晶粒界を制御したNi基単結晶超合金の機械的特性には，サブミクロンオー

ダーの γ/γ′構造に起因する微視的変形挙動が重要な役割を果たしていると考えられる．

このため，γ/γ′構造の違いが Ni基超合金の材料物性に及ぼす影響を実験的に検討し

た研究は数多く，γ ′相の大きさや形状の違いによる降伏応力依存性の変化 (1)や，強度

に及ぼす格子ミスフィットならびに熱膨張係数の差の影響 (2), (3)などが報告されてい

る．また，このような従来の実験的検討に加えて，マイクロメカニクス理論に基づい

1mm

Fig.1.1 Typical morphology of the microstructure of Ni–based superalloy.

The γ′ precipitates appear in black while the γ channels are white.
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2 第 1章 緒 論

た有限要素解析 (4), (5)や，界面近傍の転位蓄積に関する有限要素解析 (6)など界面近傍

の微視的挙動に着目した解析的アプローチもなされている．一方，界面が微小になる

につれて，界面の原子構造など原子レベルの物性が無視できなくなると考えられるが，

連続体近似に基づく解析ではその影響を考慮することはできない．特に，界面近傍の

転位に関しては，格子ミスフィットによる転位発生や γ′相を貫通する超転位生成など，

原子構造に強く依存したメカニズムが考えられる．そこで，Ni基超合金の微視的変形

機構の解明の基礎として，γ/γ′界面近傍の転位の発生および運動のメカニズムを原子

レベルから検討する必要がある．

顕微鏡技術の飛躍的な発展に伴い，γ ′相近傍の転位のTEM (Transmission Electron

Microscope)観察など (7)，ナノスケールでの現象の実験観察が可能になりつつある．し

かしながら，観察条件や前処理加工などの制限から，結晶内部で生じる変形挙動を観

察するのは依然として困難である．他方，観察困難な原子レベルの変形 · 破壊現象を

動的 · 連続的に観察する手法として分子動力学法が挙げられる．分子動力学法は対象

とする系の全原子の運動を時間とともに追跡する手法であり，近年の計算機性能の向

上および並列計算機の普及を背景に，多数の原子の集団的挙動が追跡可能となり，直

接扱える系の空間的スケールは µmに達しつつある (8), (9), (10)．このため，原子レベル

から変形 ·破壊現象の解明を目指す研究分野では，個々の局所現象を抽出しモデル化

した解析 (例．単一の転位)から，nm∼µmのスケールで生じる複雑な現象 (例．多数

の転位の集団的挙動)の直接観察へと移行しており，分子動力学法はナノ～マイクロス

ケールにおける変形 ·破壊現象に関して新たな知見を得る方法としてその地位を確立

しつつある．

分子動力学法によるNi基超合金に関する検討には，合金組成設計時の弾性特性評価

(11)や，Ni3Al合金の超転位の構造解析 (12)などがある．また，特に界面強度を扱ったも

のとして相原ら (13)による検討がある．そこでは，Ni単結晶とNi3Al単結晶を ( 1 0 0 )

面で単純に接合した場合と，界面近傍でAl濃度を γ′相から γ相へ連続的に変化させ傾

斜構造をもたせた場合のNi/Ni3Al界面の構造安定性や弾性特性などを検討している．

さらに，γ/γ ′界面に垂直な方向に引張負荷を行い，界面を突き抜ける転位の発生につ

いても報告している．ただし，Ni，Ni3Al単結晶を接合したクラスターでの解析であ
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るため，結晶内部の γ/γ′界面近傍の転位を検討したものではない．γ′相が格子状に析

出した結晶内部における γ/γ ′界面近傍の転位の挙動を明らかにするためには，単一の

γ/γ ′界面だけでなく，複数の界面会合部や周囲の γ′析出相の存在による拘束などの影

響を考慮した検討が必要であると考えられる．

本研究では，結晶内部の γ/γ ′界面近傍での転位のメカニズムに関して新たな知見を

得ることを目的として，界面会合部や周囲の γ′相の影響などに着目した種々の大規模

分子動力学シミュレーションを行う．まず，γ/γ ′界面における転位発生機構を，特に

格子状 γ′相のエッジや頂点などの界面会合部に着目して，周囲に γ′相が存在する状態

で検討する．次に，γ′相による転位のピンニングや γ/γ ′界面における超転位生成など，

結晶内部を運動する転位が γ′相によって阻止されるメカニズムについて，特に界面お

よび界面会合部の挙動に着目して検討する．

以下，各章の概略を示す．第 2章では解析手法について述べる．はじめに，本研究

で原子間相互作用の評価に用いた原子埋め込み法ポテンシャルの概要と，NiとAlの

2原子系への適用方法について説明する．つづいて，分子動力学法の基礎方程式を示

し，大規模分子動力学計算の手法である領域分割による高速化および並列化について

説明する．第 3章では，複数の立方体 γ′相を含有するセルが周期的に並んだ理想的な

バルク γ/γ ′構造に引張ひずみを与えるシミュレーションを行い，γ/γ′界面からの転位

発生を，特に，立方体 γ′相のエッジや頂点などの界面会合部に着目して検討する．ま

た，内部応力の違いが γ/γ ′界面の安定性に及ぼす影響についても言及する．第 4章で

は格子状 γ/γ′構造のすべり面上の平板領域をモデル化したシミュレーションを行い，

せん断力により γ相内を進行し γ ′析出相によってピンニングされる刃状転位の挙動を

明らかにする．γチャンネルの幅が 0.04µmとほぼ実材料のスケールのシミュレーショ

ンを始めとして，1オーダー小さい γ/γ′構造および立方体 γ′相のエッジ部を原子レベ

ルで鋭利な形状とした場合などについて検討する．最後に，第 5章で本研究の総括を

述べる．



第2章

解析手法

本章では，本研究で用いた原子間ポテンシャルと大規模並列化分子動力学法につい

て概説する．まず，原子間相互作用の評価に用いた原子埋め込み法ポテンシャルの概

要と，NiとAlの 2原子系への適用方法について説明する．つづいて，分子動力学法の

基礎方程式を示し，大規模分子動力学計算の手法である領域分割による高速化および

並列化について説明する．

2.1 原子埋め込み法ポテンシャル

原子に作用する力は系のエネルギーをポテンシャルとして決定される．したがって，

原子シミュレーションでは系のポテンシャルエネルギーの評価が重要となる．量子力

学に基づき，電子や原子核のハミルトニアンから系のポテンシャルエネルギーを精密

に求め，原子の運動を追跡する第一原理分子動力学法も試みられているが，計算量が

極めて膨大になるため，変形 ·破壊のような多数の原子の動的挙動への直接的な適用

は困難である．そこで，原子間相互作用を簡略評価する原子間ポテンシャルが通常用

いられる．

原子埋め込み法 (Embedded Atom Method; EAM)(14),(15)は，Daw，Baskesらによっ

て提案された原子間ポテンシャルであり，金属中の多体効果を良好に再現することか

ら広く用いられている．EAMでは密度汎関数理論に基づき，まず金属材料における系

のポテンシャルエネルギーEtotは原子を価電子雲中に埋め込むエネルギーと原子間の

4



2.1 原子埋め込み法ポテンシャル 5

2体間相互作用の和で与えられるとする．さらに，埋め込みエネルギーは埋め込む位

置の電子密度にのみ依存すると仮定することによって，系全体のエネルギーは次式の

ように表わされる．

Etot =
N∑
α

Fα(ρ̄α) +
1

2

N∑
α

N∑
β(̸=α)

ϕαβ(r
αβ) (2.1)

ここで，ρ̄αは原子 αの位置における電子密度，Fα(ρ̄α)は電子密度 ρ̄αの位置に原子を

埋め込むエネルギー，ϕαβ(r
αβ)は距離 rαβ離れた原子 αと βのクーロン相互作用であ

る．また，ρ̄αは周囲の原子 βからの寄与 ρ
β
(rαβ)の重ね合わせで与えられると仮定し

ρ̄α =
neighbor∑
β( ̸=α)

ρ
β
(rαβ) (2.2)

で評価する．

NiとAlの2原子系への適用を考える場合，F
Ni
(ρ̄)，F

Al
(ρ̄)，ρ

Ni
，ρ

Al
，ϕ

NiNi
(r)，ϕ

AlAl
(r)，

ϕ
NiAl

(r)の関数形が必要となるが，

ϕ̃
NiNi

(r) = ϕ
NiNi

(r)− 2 g
Ni
ρ

Ni
(r) (2.3)

F̃
Ni
(ρ̄) = F

Ni
(ρ̄) + g

Ni
ρ̄

Ni
(2.4)

なるパラメーター g
Ni

(または g
Al
)を導入して関数形の変換を行ってもNi，Alそれぞ

れ純金属系におけるエネルギーは変わらない．さらに

ρ̃
Al
(r) = S

Al
ρ

Al
(r) (2.5)

F̃
Al
(ρ̄) = F

Al
(ρ̄/S

Al
) (2.6)

のようにAlの価電子密度をスケーリングするパラメーター S
Al
を導入してNi単原子

系の電子密度の範囲に合わせる変換を施しても不変である．したがって，Ni，Alそれ

ぞれ単原子系でF
Ni
(ρ̄)，F

Al
(ρ̄)，ρ

Ni
，ρ

Al
，ϕ

NiNi
(r)，ϕ

AlAl
(r) を決定した後に，Ni–Al合

金系のエネルギーに対し ϕ
NiAl

(r)，g
Ni
，g

Al
，S

Al
を最適化することにより，Ni，Alそれ

ぞれ純金属系ならびにNi–Al合金系のエネルギーを正確に表すポテンシャル関数が決



6 第 2章 解析手法

定できる．Voterら (16),(17)はNi，Al，Ni3Alそれぞれ単結晶に対して昇華エネルギー，

空孔形成エネルギー，弾性定数，格子定数等へのフィッティングを行い，ρ(r)，ϕ(r)に

ついて以下の関数形を提案している，

ρ(r) = S r6(e−β r + 29e−2β r) (2.7)

ϕ(r) = D {1− exp[−α (r −R)]} −D − 2 g ρ(r) (2.8)

式中のパラメーターの値は表 2.1，2.2に示した．F
Ni
(ρ̄)，F

Al
(ρ̄)は原論文と同様にRose

らの凝集エネルギー関数 (18) を用いて数値的に求め， 3 次のスプライン関数により

フィッティングした．フィッティング範囲は 0.0 ≤ ρ̄ ≤ 1.0で，スプラインノードの間

隔は∆ρ̄ = 0.01とした．

Table 2.1 Potential parameters for ρ (r).

β (Å−1) S

Ni 3.6408 1.0000

Al 3.3232 0.6172

Table 2.2 Potential parameters for ϕ (r).

D (eV) α (Å−1) R (Å) g (eV Å3)

Ni-Ni 1.5535 1.7728 2.2053 6.5145

Al-Al 3.7760 1.4859 2.1176 -0.2205

Ni-Al 3.0322 1.6277 2.0896 0

2.2 分子動力学法

2.2.1 基礎方程式

分子動力学法 (Molecular Dynamics; MD)は，系を構成する個々の原子についてニュー

トンの運動方程式

mαd
2rα

dt2
= Fα (2.9)



2.2 分子動力学法 7

を作成し，これを数値積分することによって全原子の運動を追跡する手法である．こ

こで tは時間，rα，mαはそれぞれ原子αの位置ベクトル及び質量である．原子αに作

用する力 Fαは系のポテンシャルエネルギーEtotの原子位置に対する一階微分として

次式より求められる．

Fα = −∂Etot

∂rα
(2.10)

2.2.2 領域分割による高速化

式 (2.1)からわかるように，N個の原子からなる系では，Etotの評価にN× (N−1)回

の原子対の計算が必要となる．一方，実際の結晶中では近接原子による遮蔽 (screening)

効果により第二近接距離程度より離れた原子はほとんど作用を及ぼさないことが知ら

れている．このため，分子動力学計算では相互作用打ち切り (カットオフ)半径 rcを導

入し (図 2.1)，その半径内の原子からの寄与のみを考慮する．しかしながら，相互作用

する原子対の検索にN × (N − 1)回の試行を要し，系が大きくなるにつれ計算負荷が

飛躍的に増加する．これを避けるために rcよりひとまわり大きい半径 rfc(図 2.1)内の

原子をメモリーに記憶し，rfc内での原子対の探索とすることによりオーダーNの計算

に近づける方法 (粒子登録法 (19))がこれまでよく用いられてきた．しかしながら，粒

子登録法では rfc半径より外の原子が r c内に達すると力の評価が適切でなくなるので，

一定のステップ毎に登録粒子の更新 (N× (N− 1)回の探査) を行わなければならない．

rc

rfc

Fig.2.1 Schematic of bookkeeping method.
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x

y

0

bx

by

Fig.2.2 Schematic of domain decomposition.

このため，系がある程度の規模以上に大きくなると，粒子登録による高速化は登録更

新の負荷により打ち消される．

領域分割法では，図 2.2に模式的に示すように，まずシミュレートする系をカット

オフ距離程度の格子状に分割する．ある原子に作用する力を評価する際には，その原

子が属する領域 (図の着色部分)と隣接領域内 (図の斜線部分)の原子からカットオフ距

離内の原子を探索する．原子が属する領域は，位置座標を領域ブロックの辺長 bx, byで

除した際の整数により判断できるので，領域分割そのものの計算負荷は小さい．領域

分割法は，粒子登録法において登録更新の負荷が大きくなるような大規模な系の高速

化に適している．

2.2.3 分子動力学計算の並列化

系をさらに大規模化する場合，分子動力学計算の並列化が有効な手法となる．シミュ

レーションセルを使用する PU(Processing Unit)数の領域に分割し，各 PUは割り当

てられた領域内に存在する原子についてのみ計算を行う．このとき，(1)領域境界付近

の原子に対する隣接領域の原子の寄与，(2)領域間を移動する原子の存在，を考慮しな

ければならない．したがって，分子動力学計算のステップ毎に境界近傍の原子情報を

各 PU間で交換しなければならない．このプロセスは先の領域分割法を組み合わせる
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ことによりスムーズに行われる．まず，図 2.3に模式的に示すようにPUの数の領域に

分割する．この分割は先の領域分割と同様にして原子の座標から容易に行われる．さ

らに各 PU内での分子動力学計算の高速化のために，カットオフ距離程度の小さな領

域に分割する．各PUには，割り当てられた領域を囲む小領域 (右図の着色部分) の原

子座標情報も与えて領域内 (右図の白色部分)の原子に作用する力を計算する．

本研究では，第 4章の各シミュレーションにおいて 4PUを用いた分子動力学計算

を行った．なお，並列計算におけるメッセージパッシングアプリケーションは MPI

(Message Passing Interface)(20)を用いた．

1PU 2PU 3PU

4PU 5PU 6PU

7PU 8PU 9PU

P.U. : Processing  Unit

Fig.2.3 Schematic showing domain decomposition method.



第3章

界面会合部での転位の発生および運

動の分子動力学シミュレーション

3.1 緒言

γ/γ ′界面の格子ミスフィットによる転位発生を考える場合，単一の γ/γ ′界面よりも，

立方体 γ′相のエッジや頂点部分などの界面が複数会合した部分が重要になると考えら

れる．実際，幾何学的に必要な転位 (Geometrically Necessary Dislocation; GND) を考

慮した有限要素解析などにおいても，エッジ部分近傍の転位密度が高くなることが示

されている．

本章では，原子数 100万を越える系の大規模分子動力学法により，8つの立方体 γ ′

相を 3次元的に含有するNi基超合金単結晶の引張シミュレーションを行い，格子状 γ ′

相のエッジや頂点等の界面会合部における転位発生について，周囲の γ′相の影響下で

検討を行う．また，初期の構造緩和を圧縮応力および応力が零の 2つの境界条件下で

行い，内部応力の違いが γ/γ ′界面の安定性に及ぼす影響について検討する．

3.2 シミュレーション方法

63 × 63 × 63個の fcc単位格子からなるNi単結晶立方体 (原子数 1,000,188)に対し，

一部をAl原子に置換し L12構造とすることにより，8つの立方体 γ′相を γマトリック

10
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x [100]

y [010]

z [001]

Matrix : γ (Ni)

Precipitate : γ  (Ni3Al, shaded cube)'  
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Fig.3.1 Dimension of simulation cell.

ス中に含有する単結晶セルを作成した (模式図 3.1)．通常，γ相にもAl原子が固溶し，

また第三元素の存在も γ/γ ′構造に重要な要素であると考えられるが，基礎的検討とし

てここではモデルを大幅に単純化している．1つの γ ′相は 25× 25× 25格子分の立方

体であり，体積含有率は 51.2%となる．初期配置作成時の格子長さは温度 300Kにお

けるNiとNi3Al単結晶の格子定数 3.5575Åと 3.5590Å(21)を相加平均した 3.5583Åを

用いた．したがって，初期配置は γ，γ′相およびその界面の格子長さに差は与えてお

らず，格子ミスフィット δ = (aγ′ − aγ)/aγ は 0，γ/γ′界面は整合界面である．以上の

条件で作成した単結晶セルに全方向周期境界条件を適用し，8000fsの初期緩和計算を

行った．このとき，

(I)初期格子長さにおけるセル形状に固定

(II)垂直応力が零になるようにセル辺長を制御

の 2種類の境界条件を用いることにより，内部応力状態の違いが γ/γ ′ 界面の安定性

に及ぼす影響について検討した．温度は 1223Kとし，速度スケーリング法により制御

した．

その後，セル形状固定の境界条件 (I)に対し，z軸 ([001])方向に引張ひずみを漸増させ

るシミュレーションを行った．初期セル辺長をひずみの基準とし，∆εzz = 1.0×10−5/fs
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の割合でひずみを増加させた．横方向のひずみは εxx = εyy = 0に拘束した．

完全 3次元解析であることと，複数の γ ′ 相を含む結晶としたことから対象とした

γ/γ ′構造は現在の実材料に比べると 1オーダー以上小さい．単一の γ′相に平面ひずみ

を仮定した擬似 3次元解析を行うことにより実スケールの γ/γ ′構造をモデル化するこ

とも可能であるが，(1)γ′相頂点近傍の転位の挙動と周囲の γ ′相の影響に関する検討

の第一歩として，また，(2)γ′相が一層微細化された将来のNi基超合金への適用，の

2つの観点から本モデルを採用した．

3.3 シミュレーション結果および考察

3.3.1 内部応力と γ/γ ′界面の安定性

セル形状固定の境界条件 (I)の緩和過程における平均応力 σmの時間変化を図 3.2に

示す．応力は，ひずみ摂動に対する内部エネルギーの 1次変化量として導出される次

式を用いて評価した (22).

σij=
1

V

−∑
α

mvαi v
α
j +

∑
α

∑
β( ̸=α)

{F ′
αρ

′
β(r

αβ)+F ′
βρ

′
α(r

αβ)+
1

2
ϕ′(rαβ)}

rαβ
i rαβ

j

rαβ

 (3.1)

ここで，V はセル体積，vαi は原子 αの速度ベクトルの i方向成分，rαβi は原子 αから

βへの位置ベクトル rαβ の i方向成分である．Fα，Fβ はそれぞれ F (ρ̄α)，F (ρ̄β)を略

記したものであり，′は導関数を表す．なお，欠陥を有する場合の原子集合体の体積の

厳密な評価には議論の余地があるが，連続体における応力の定義と対応するようにセ

ル体積 V を用いた．緩和初期 (t <1000fs)において，γ，γ′ともに同一格子長さとした

初期配置から内部ひずみの再配分が生じ応力が著しく変化するが，その後振動しなが

ら収束し約 5.98GPaの圧縮応力で平衡状態となった．なお，式 (3.1)の右辺第一項 (原

子の運動エネルギー項)の寄与は平衡状態で約 0.75GPaである．またNi, Ni3Alそれぞ

れ単結晶では，格子定数 3.5575Åと 3.5590Åにおける応力は+7.26GPaと-5.70GPaで

ある．

緩和過程における結晶内部の原子配置の変化を図 3.3に示す．図中左に模式的に示し
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Fig.3.2 Change in mean stress in the relaxation process with fixed boundary

condition (I).

たように，1つの γ ′相の側面での断面Aと中央での断面Bについて示しており，Ni原

子を薄墨色で，Al原子を黒で着色している．内部ひずみの再配分により γ/γ ′界面近傍

の格子不整合が大きくなり，t=1000fsの図 (a)断面Aにおいて界面の原子配置に乱れ

を生じているのが認められる．t=3000fsの図 (b)では界面の乱れを起点として γチャ

ンネル内部に積層欠陥が認められ (図中矢印)，格子不整合による部分転位が発生して

いることが示唆される．しかしながら，その後は γ/γ′界面の整合が保たれる方向に緩

和が進行し，t=8000fsの図 (c)に実線で囲ったように γ′析出相の表層近く (γ/γ′界面

近傍)にのみ格子欠陥が残留した状態で安定となった．γチャンネル内の積層欠陥は消

滅し，γ/γ ′界面はほぼ整合界面となっている．他の γ′相近傍の様相も同様であった．

なお，界面近傍を除く γ，γ′の緩和後の格子ミスフィットは 0.014であった．

垂直応力が零となるようにセル辺長を制御した境界条件 (II)の緩和過程における体

積ひずみ εvの時間変化を図 3.4に，平均応力 σmの時間変化を図 3.5に示す． ひずみ

は格子長さ 3.5583Åでの初期セル辺長を基準とする工学ひずみである．なお，t=0fsの

初期状態において，応力が零近傍となるように εv=0.03の体積ひずみをあらかじめ負
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Cross section A Cross section B

 (a) t = 1000 fs

 (c) t = 8000 fs

 (b) t = 3000 fs

x 

z 

x 

z 

γ '

y 

z 

B

B

A

A

Schematic of cross section,

view direction, atom type

Light shaded circle: Ni

Solid circle: Al

Fig.3.3 Snapshots of atoms in the relaxation process with fixed boundary

condition (I).

荷している．緩和初期の内部ひずみの再配分時に結晶はさらに膨張し，約 0.09の体積

ひずみで σm=0の境界条件下の平衡状態となった．緩和過程における結晶内部の原子

配置の変化を図 3.6に示す．圧縮応力下の原子配置の変化 (3.3)に比べて，γ/γ ′界面の

原子配置が著しく乱れ (図 3.6(a)，(b)断面A)，平衡状態に達した後も乱れは解消せず，

γ/γ ′界面の整合性は失われた (図 3.6(c)断面A)．また，図 3.6(c)に矢印で示したよう
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Fig.3.4 Change in volumetric strain in the relaxation process with stress free

condition (II).
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Fig.3.5 Change in mean stress in the relaxation process with stress free con-

dition (II).

に，界面より γ相内に伝ぱした積層欠陥が多数残留した．界面近傍を除く γ，γ ′の格

子ミスフィットは 0.037となった．

以上の結果より，本解析で扱った γ/γ ′構造においては，内部応力が圧縮状態にある
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Cross section A Cross section B

 (a) t = 1000 fs

 (c) t = 8000 fs

 (b) t = 3000 fs
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Schematic of cross section,

view direction, atom type

Light shaded circle: Ni

Solid circle: Al

Fig.3.6 Snapshots of atoms in the relaxation process with stress free condition (II).

方が γ/γ ′ 界面の整合性が保たれることが示された．ただし，シミュレーションのス

ケールが実材料の γ/γ′界面構造より 1オーダー以上小さいため，今後より大規模な系

のシミュレーションによる検討を要する課題である．以降では，引張負荷時の転位の

発生および運動の素過程に焦点をあてることとし，γ/γ ′界面の整合性が保たれ，かつ

γチャンネル内に転位が存在しない境界条件 (I)の平衡状態から引張負荷を行った結果

について検討する．
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Fig.3.7 Relationship between stress and strain.

3.3.2 界面会合部での転位発生

図 3.7に引張応力–ひずみ関係を示す． εzz=0.05までは結晶内部には大きな変化は見

られず，初期平衡状態の圧縮応力状態から引張側に弾性的に変形している．一方，ひ

ずみ 0.05以降は応力–ひずみ曲線の勾配が減少し，結晶内部では部分転位の発生が認

められた．

最初に部分転位の発生が認められた γ/γ′界面近傍の原子配置の変化を図 3.8に示す．

図中上に模式的に示したように，2つの立方体 γ′相頂点 (γ/γ′界面三重会合部)近傍の

原子配置を [ 0 1 0 ]方向に 3格子分ずつ断面をとって示している．εzz=0.06では，γ′相

の頂点より 3格子分内側の断面 (b)において右の γ/γ′界面から γ相内へ引張軸と 45˚

の角度をなす結晶のずれが認められ (図中矢印)，積層欠陥が生じはじめていることが

わかる．この積層欠陥は，初期緩和計算時に生成した γ′相頂点近傍の格子欠陥を起点

としている．εzz=0.07では，断面 (b)の積層欠陥は明瞭になり左の γ/γ′界面に達して

いる．しかし，γ/γ′界面を超えて γ ′相内に連続するずれは認められない．また，断面

(a)，(c)上で同一すべり面 ((1 1̄ 1 )面)に対応する部分にも積層欠陥が現れている．詳

細に観察すると，断面 (c)上では積層欠陥の起点は右の γ/γ′界面であるのに対し，断
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(a)
(b)

(c)

εzz = 0.06
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εzz = 0.08

(a) (b) (c)

γ 'γ '

x [100]
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Fig.3.8 Snapshots of atoms near the apices of two adjacent cuboidal γ ′ precipitates.

面 (a)上では積層欠陥は左の γ/γ ′界面を起点として 45˚右下へ伝ぱしている．その様

子は εzz=0.08の図でより明瞭に捉えられる．
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図 3.8の積層欠陥をもたらした部分転位の運動を詳細に検討するため，積層欠陥を

生じたすべり面の上下 2原子層を抽出し，その変化をすべり面法線方向から観察した

ものを図 3.9に示す．図中上に模式的に示したように，下の原子面に対して上の原子が

初期の fccサイトから隣接するサイトに移動し，積層欠陥となった部分をNi原子 (薄墨

色)とAl原子 (黒色)の中間色で着色して表示している．ただし，初期の fccサイトと

比較しているため，初期緩和計算で発生した γ′相内の格子欠陥部分も着色されている．

積層欠陥が生じはじめた ε=0.054の図 3.9(a)では，積層欠陥は右の γ/γ′界面を起点と

して γチャンネル内に広がっている．すなわち，右の γ/γ ′界面に始点 ·終点を有し，積

層欠陥を囲む単一の部分転位のループが発生している．なお，この部分転位のループ

は γ/γ ′界面近傍の格子欠陥を起点としている．さらに引張ひずみを増加させると，す

べり面上の分解せん断応力が増加し，この部分転位のループを拡大させる．ループの

先端が隣接する γ/γ′界面に到達すると (同 (b))，γチャンネルを挟んで向かい合う γ/γ ′

界面にそれぞれ始点，終点を持つ 2つの部分転位となる．この 2つの部分転位は互い

に異符号であり，引張ひずみによる分解せん断応力を受けて積層欠陥が拡大する方向

にそれぞれ移動する (同 (c))．このとき，γ′相内では隣接サイトへの原子移動は生じて

おらず，部分転位の始点 ·終点は γ/γ′界面上を移動していることがわかる．ε=0.060

以降も積層欠陥が拡大するようにこれらの部分転位は界面に沿って運動するが，左の

γ/γ ′界面を下方向に移動している部分転位の端点は，立方体 γ′のエッジ部分に到達す

ると進行方向の γ/γ′界面がなくなり，運動が阻止されて部分転位のピンニングが生じ

る (同 (d))．上記の一連の部分転位の発生 ·運動のメカニズムを図 3.10にまとめて模式

的に示した．なお，図 3.9(d)では右の γ′相内にも隣接サイトへの原子移動が認められ

るが，γ′相頂点の格子欠陥部分の限られた領域であり，γ′相を貫通する超転位とは異

なる．γ′相を貫通する超転位の生成メカニズムについては次章で検討する．
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(a) εzz = 0.054 (b) εzz = 0.056

(c) εzz = 0.060 (d) εzz = 0.075

Light shaded circle: Ni

Solid circle: Al

Dark shaded circle:
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Fig.3.9 Migration of atoms on the (1 1̄ 1 ) slip plane where a stacking faults

nucleated.
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Fig.3.10 Schematic of nucleation and motion of partial dislocations at γ/γ′

interfaces.

3.4 結言

Ni基超合金の γ/γ′界面における転位のメカニズムを原子レベルから解明する試み

の第一歩として，大規模分子動力学法により立方体 γ′相を含有する結晶の引張シミュ

レーションを行い，界面会合部での転位の発生および運動に着目した検討を行った．得

られた結果を以下に示す．

A．整合界面とした γ/γ′界面構造を，(I)Ni，Ni3Alの体積比と格子長さから定まる

圧縮応力に保持，(II)垂直応力を零に制御，の 2つの境界条件下で構造緩和させ界面の

安定性について検討した．その結果，圧縮応力下の (I)では γ/γ ′界面の整合性が保た
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れたのに対し，垂直応力を零に制御した (II)では原子配置が大きく乱れ，界面の整合

性が失われた．

B．界面の整合性が保たれた (I)に対し，[001]方向に一定ひずみ速度で引張ひずみ

を漸増させたところ，εzz >0.05で部分転位が発生し応力–ひずみ曲線の勾配が減少し

た．最初に発生した γ ′相頂点近傍の部分転位の詳細な観察結果から，以下のメカニズ

ムが明らかとなった．

(1) γ′相頂点近傍の原子配置が乱れた部分を起点としてループ状の部分転位が発生

し，γチャンネル内を伝ぱする (図 3.10(a))．

(2) 部分転位のループが隣接する γ′相に達すると，γチャンネルを挟んで向かい合

う γ/γ ′界面にそれぞれ始点，終点を持つ 2つの部分転位に分岐する．この 2つの部分

転位は互いに異符号であり，引張による分解せん断応力の増加によって積層欠陥が拡

大する方向にそれぞれ移動する (図 3.10(b))．

(3) 部分転位が γ/γ′界面会合部に到達すると，進行方向に沿った γ/γ′界面がないた

めピンニングされる (図 3.10(c))．



第4章

微細析出相により阻止される刃状転

位の分子動力学シミュレーション

4.1 緒言

前章では，Niマトリックス中に 8つの立方体Ni3Al析出相を有するセルに，全方向

周期境界条件下で [ 0 0 1]方向に引張を行うシミュレーションを行い，γ/γ′界面からの

転位発生を，特に立方体 γ′相のエッジや頂点などの界面会合部に着目して検討した．

その結果，γ′相頂点部分から発生した部分転位ループが隣接する γ′相に到達し，2つ

の γ′相間にかかる 2つの部分転位に分岐することなどを明らかにした．しかしながら，

周期境界下の引張シミュレーションでは，γ′相による転位のピンニングや γ′相を貫通

する超転位生成など，発生した転位が γ/γ′界面によって阻止され堆積するようなメカ

ニズムについては，周期境界による非物理的な変形挙動が先に現れてしまうため検討

することができなかった．

本章では，γ/γ′構造内部のすべり面に沿った平板状領域をモデル化したシミュレー

ションを行い，せん断力を受けて γ相内を進行する刃状転位が γ′析出相によってピンニ

ングされる際の γ/γ ′界面における挙動を詳細に観察した．刃状転位のシミュレーショ

ンを行った．γチャンネルの幅が 0.04µmとほぼ実材料のスケールのシミュレーション

だけでなく，1オーダー小さい γ/γ ′構造，および，立方体 γ ′相のエッジ部を原子レベ

ルで鋭利な形状とした場合などについて検討した．

23
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4.2 シミュレーション方法

図 4.1に示した 3つのモデルに対して解析を行った．いずれも，純Niマトリックス

中に立方体形状の純 Ni3Al析出相が格子状に配置された理想的な γ/γ′構造を想定し，

そのすべり面に沿った平板状の部分を解析対象としている．また，前章と同様，モデ

ルの単純化を行い，γ相へのAlの固溶や第三元素の効果はここでは考慮していない．

Model I 　実際の γチャンネルの幅に近い 41.20nmの間隔で隣り合う 2つの立方体 γ ′

相を想定し，その頂点近傍の平板状領域を解析対象とするモデルである (図 4.1(a))．こ

こで，解析対象とした 2つの γ′相頂点が同一すべり面上にのるように，右の γ ′相に

対して左の γ ′相を [1 0 0]，[ 0 0 1]方向に 20.60nmずつシフトさせている．これにより，

シミュレーションにおいて転位が発生する端面と 2つの γ′相までの距離を等しくして

いる．平板状セルの大きさは厚さ 4.30nm，せん断方向 ([0 1̄ 1]，x方向)長さ 60.01nm，

横方向 ([2 1̄ 1̄]，y方向)長さ 72.11nmであり，1,671,467個の原子を有する．γ′相のエッ

ジ部は 4.41nmの丸みを有するものとした．いずれの方向にも周期境界を適用できな

いため，すべてのセル端面では，法線方向の原子運動を拘束し平面内に制限する境界

条件を用いた．

Model II 　立方体 γ′相の一辺の長さが 57.50nm，γチャンネルの幅が 14.38nmと，実

材料と比べ 1オーダー小さい γ/γ ′構造とし，せん断方向に対して横方向に周期境界条

件が適用可能な平板状領域を解析対象とするモデルである (図 4.1(b))．セルの大きさは

厚さ 2.39nm，せん断方向 ([1̄ 1̄ 2]，x方向)長さ 88.04nm，横方向 ([1 1̄ 0]，y方向)長さ

101.65nmであり，1,920,000個の原子を有する．γ′相のエッジ部の丸みは R=7.09nm

とした．周期境界が適用できない厚さ方向と x方向には，原子運動を平面内に制限す

る境界条件を用いた．

Model III 　対象とする γ/γ′構造のスケール，シミュレーションセルの大きさ，境界

条件およびせん断方向などは全てModel IIと同じであるが，立方体 γ′相のエッジおよ

び頂点を原子レベルで鋭利なものとした (図 4.1(c))．
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26 第 4章 微細析出相により阻止される刃状転位の分子動力学シミュレーション

T
o

ta
l 

d
is

p
la

ce
m

en
t 

 d,
  

n
m

Time  t,  fs Magnification

1000fs

∆
d 

(b) Crystallographic orientation

Atom on upper plane
Atom on lower plane

Distance to the 1st neighbor:

0.1447nm >> ∆δ = 0.0088nm

(a) Loading procedure

Model I

Distance to the 1st neighbor:

0.125nm >> ∆δ = 0.0100nm

               Model I I, Model III

[011]x

y [211]

[112]

 [110]

x

y

Fig.4.2 Schematics of loading procedure and crystallographic orientation.

いずれのモデルも，初期配置作成時には γと γ ′，および，その界面の格子長さには

差を与えず，NiとNi3Alの格子定数 3.5200Å と 3.5670Å を相加平均した値 3.5435Å を

用いた．したがって，γ/γ ′界面は格子ミスフィット δ = (aγ′ − aγ)/aγが 0の整合界面

である．まず，5000fsの初期緩和計算を行い，γと γ′の間の内部ひずみを再配分させ

た．その後，x=0の端面において，厚さ中心から上半分に微小変位∆δを与え 1000fs

の緩和計算を行った．この微小変位増加/1000fsの緩和計算のステップを繰り返して端

面変位を増加させた (模式図 4.2(a))．ここで，微小変位増分∆δの大きさは，せん断方

向が [0 1̄ 1]であるModel I では 0.0100nm，せん断方向が [1̄ 1̄ 2]であるModel IIおよび

Model IIIでは 0.0088nmとした．いずれも，図 4.2(b)に模式的に示したように，すべ

り面上の原子の隣接サイトまでの距離 (部分転位のバーガースベクトルの大きさ)と比

べ十分小さい．この変位増加により端面から結晶内部に刃状転位を発生させ，すべり

面上を運動し γ/γ ′界面に接近する転位挙動をシミュレートした．温度は速度スケーリ

ングにより 300Kに制御した．
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4.3 シミュレーション結果および考察

4.3.1 実スケールの γチャンネルにおける転位の湾曲

Model I のシミュレーションにおける，変位 δに対するポテンシャルエネルギーEa

の変化を図 4.3に示す．ここで，ポテンシャルエネルギーは系全体の値を原子 1個当た

りに換算したものである．初期平衡状態において γチャンネルは格子が引張状態にあ

るため，端面変位を加えることによりセルの上半分の γチャンネル内部の引張応力が

緩和される．このため，ポテンシャルエネルギーは初期の変位増加により減少し，約

0.04nmで極小となる．その後，せん断による弾性ひずみエネルギーの増大が支配的と

なりポテンシャルエネルギーは増加する．変位約 0.09nmで x=0の結晶格子が弾性限

界に達し，非弾性変形 (部分転位)が端面より発生し始めるとひずみエネルギーが解放

されポテンシャルエネルギーが減少する．端面変位が部分転位のバーガースベクトル

の大きさ，約 0.15nmとなったときにポテンシャルエネルギーは極小となる．以降は同

様に，端面変位増加 / 部分転位発生によってポテンシャルエネルギーは増加および減
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Fig.4.3 Relationship between applied displacement and potential energy (Model I).
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少を繰り返した．Model II，Model IIIのシミュレーションについても同様の傾向が認

められた．なお，本解析では x=0の端面にのみ変位を与えており，系全体としてのせ

ん断応力の変化は小さいため割愛しているが，基本的にはポテンシャルエネルギーの

変化と対応して増加 ·減少を繰り返した．

Model I の δ≤0.22において観察された，1本目の部分転位 (leading partial)および

2本目の部分転位 (trailing partial)発生時の中央すべり面上の原子配置の変化を図 4.4

に示す．図は，左上に模式的に示したように，x=0の端面近傍の γチャンネルの一部

を拡大して示したものであり，下のすべり面に対する原子の相対的な位置関係から積

層欠陥となった部分を判別し，濃く着色して表している．最初のエネルギーピークの

δ=0.09において，端面より積層欠陥となる原子移動が開始する (図 4.4(b)矢印)．ここ

で，端面全体に渡り同時に原子移動が開始するのではなく，局所的に開始しているこ

とに注意されたい．ポテンシャルエネルギーの減少とともに，端面から積層欠陥となっ

た領域が広がる (図 4.4(c)，(d))．変位が leading partialのバーガースベクトル分 (約

0.15nm)以上になると，端面格子は再度弾性変形を開始しポテンシャルエネルギーが

上昇する．なお，δ=0.18nmの図で x=0の端面が白く見えるのは下面の原子層が見え

ているためであり，この時点では trailing partialはまだ発生していない．変位約 0.21

において 2番目のエネルギーピークに達した後，元の fccサイトと等価な位置関係と

なる原子移動が開始する．その結果，leading partialと trailing partialに挟まれた積

層欠陥が 1本の拡張転位として結晶内部を進行した (図 4.4(e))．拡張転位は微視的に

は大きくうねっているが，巨視的には一本の直線として運動している．γチャンネル

を進行するこの拡張転位の幅は約 4.0nm，バーガースベクトルの大きさ bで換算する

と約 16bである．なお，横方向の端面では原子運動を平面内に制限しているため，完

全転位による [0 1̄ 1]方向の原子移動のみ可能となる．このため，端面近傍では leading

partialと trailing partialの間隔が狭くなり，拡張転位の幅が細くなっている．γ/γ ′構

造のスケールは異なるが，横方向に周期境界条件を適用し，端面の影響を排除した場

合の転位の挙動については次節以降に検討する．
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Fig.4.5 Dislocation motion on the slip plane (Model I).

Model Iのシミュレーションにおいて観察した，δ=0.30以降の転位の挙動を図 4.5に

示す．図では，すべり面上のすべての原子に対して，図 4.4と同様の方法で積層欠陥の

生成および消滅の判別を行い，積層欠陥となった原子のみ着色して示している．δ=0.50

の図 4.5(b)では，端面より 2本目の転位が発生し，その力を受けて 1本目の転位はx方

向へ進行している．δ=0.70において 1本目の転位が γ/γ ′界面に到達すると，転位の進

行が上下の γ′相によって阻止され，転位のピンニングが生じている (図 4.5(c))．さら

に端面変位を増加させると，2本目の転位が接近し転位は大きく湾曲した (図 4.5(d))．

また，上下の γ′相頂点部において，γ′相への転位の進入が認められた．
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Fig.4.6 Distribution of atomic shear stress τxz on the slip plane (Model I).

転位近傍の力学状態を検討するため，各原子位置における局所せん断応力 τxz を評

価し，図 4.5の原子配置を局所せん断応力 τxzの大きさに応じて濃淡で着色して表した

ものが図 4.6である．局所応力の定義には種々の議論がなされているが，ここでは微

小ひずみに対するポテンシャルエネルギーの 1次変化量として導出される式 (22)を原

子 1個当たりの評価に拡張して用いた．図 4.5の拡張転位の位置と比較すると，局所

せん断応力は拡張転位を構成する leading partialおよび trailing partialの前後で大き

な値をとり，それぞれの前方では正 (図 4.6(a)白矢印)，後方では負の値をとっている

(図 4.6(a)黒矢印)．進行方向に γ′相がある部分 (図 4.6中実線で囲った領域⃝A )と，γ

チャンネル中央部分 (図 4.6中領域⃝B )の局所せん断応力の変化を表 4.1に示す．転位
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Table 4.1 Shear stress, τxz, at area ⃝A and ⃝B in Fig.4.6

(a) δ = 0.30 (b) δ = 0.50 (c) δ = 0.70 (d) δ = 0.90

Area ⃝A 2.12GPa 2.37GPa 2.53GPa 3.02GPa

Area ⃝B 2.36GPa 2.23GPa 2.43GPa 1.99GPa

が γ′相に接近した δ=0.50以降において，進行方向に γ′相がある領域⃝Aでは領域⃝Bと

比べせん断応力が上昇している．また，δ=0.90における領域⃝Aの局所応力より，γ′相

内に進入する”superpartial”発生時の局所せん断応力は約 3.0GPaと評価される．

4.3.2 1オーダー小さい γ/γ ′構造中の転位の挙動

横方向周期境界のModel IIのシミュレーションにより観察された転位の運動を図 4.7

に示す．図では，左に模式的に示したように，2つの γ′ 相の頂点 (右下の γ′)および

エッジ (上の γ ′)近傍を拡大して示している．Model I と同様に，leading partialにつ

づいて trailing partialが発生し，積層欠陥は 1本の拡張転位として結晶内部を進行し

た (図 4.7(a)，(b))．δ=0.35の図 4.7(c)では，1本目の転位が γ′相に到達し，端面で

は 2本目の転位が発生している．なお，γ/γ′界面のごく近くまで転位が接近すると，

leading partialが界面に引き寄せられるような挙動を示す．このため，図 4.7(c)では

leading partialは γ′相エッジの曲面に沿うような形状をしている． また，Model IIお

よびModel IIIのシミュレーションでは，変位によるせん断方向を [1̄ 1̄ 2]としているた

め，図 4.8に模式的に示すように，trailing partialによる原子移動は [2̄ 1 1]と [1 2̄ 1]の

2通り存在する．原子数が多く自由度の大きい本シミュレーションにおいては，先述し

たように，部分転位発生の原子移動は端面全体に渡って同時に生じるのではなく，複

数の局所部分から開始する．局所部分から開始した trailing partialの原子移動方向が

異なった場合，図 4.7(b)中に実線で囲った⃝A部および⃝B部のように，積層欠陥を解消

する原子移動ができない点が生じる．この部分は，模式図 4.9に示すようにそれぞれの

trailing partialの端点であり，表面上の平行移動は可能であり互いに接近すると消滅す

る．ただし，図 4.7の⃝A，⃝Bの点のように，trailing partialの端点が消滅しないまま 2

本目の拡張転位の leading partialが発生すると複数の転位がもつれた点として移動す
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Fig.4.7 Dislocation motion near an edge and apex of γ′ precipitates (Model II).

る (図 4.7(c)，(d))．しかしながら，γ/γ′界面での挙動は主として前縁の leading partial

に支配されることと，本シミュレーション条件では転位間に広い間隔を生じることな

く次々に生成するため，trailing partialのもつれは観察対象である γ/γ′界面における

転位の挙動には大きな影響は与えていない．さらに端面変位を増加していくと，γチャ

ンネル内で転位のピンニングが生じる (図 4.7(d))．このとき，転位はエッジ部分のナ

ノ曲面に沿って γチャンネル内に湾曲している．2本目の転位が接近すると，その力

を受けてエッジ部近傍から γ′相内への進入を開始した (図 4.7(e)，(f))．なお，この γ ′

相内に進入した superpartial発生時の局所せん断応力 τxzは約 2.8GPaであり，Model

I とほぼ同じ値である．このことより，γ/γ′構造のスケールや，エッジ部の違いによ

らず，superpartial発生の局所応力は約 3GPaであることが示される．

以上のように，1オーダー小さいスケールの γ/γ′構造においても，γ′相のエッジ部

分にRを有する場合はModel I と基本的には同じ挙動を示し，転位は γ′相によって阻

止されると γチャンネル内に湾曲するとともに γ′相のエッジ部分から進入を開始する

ことが示された．
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Fig.4.8 Schematic of crystallographic orientation.
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Fig.4.9 Schematics of motion of trailing partials with different Burger’s vector.

4.3.3 鋭利な γ ′相エッジ部における転位の分岐挙動

γ ′相のエッジ部分を原子レベルでシャープなものとしたModel IIIのシミュレーショ

ンでは，上述の 2つのシミュレーションとは大きく異なる転位の挙動が観察された．

Model IIIのシミュレーションで得られた，γ′相エッジ近傍での転位の運動の様子を図

4.10に示す．1本目の転位の運動が γ′相によって阻止され，進行方向に γ′相のない部

分で湾曲し始めるのは上述のシミュレーションと同様である (図 4.10(a)–(c))．注目す

べき点は，接近する 2本目の転位の力を受けて 1本目の転位がエッジ部から γ′相内へ

の進入を開始する際，転位がエッジ部で切断されたように分岐し，γ′相内に進入した

転位は側面の γ/γ′界面に沿った運動を生じていることである (図 4.10(d)–(f))．この分

岐メカニズムは以下のように説明され: (1)ピンニングされた拡張転位の前縁 (leading
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Fig.4.10 Dislocation motion near an edge and apex of γ′ precipitates (Model III).

partial)が中央の γ′相 (図中右下の γ′相)に到達し，その γ′相の界面上に部分転位の端

点を形成する; (2)せん断力により，γ ′相エッジ部では拡張転位の幅が著しく減少する;

(3)界面に端点を有し γ′相内を進行する転位対と，γチャンネル内で閉じた部分転位

ループ (図 4.10(e)，(f)実線)に分岐する; (4)γチャンネル内のループは不安定なため，

せん断力を受けて中央 γ′相上の端点を支点とするような変化を生じる．

その後も変位を増加しつづけると，1本目の転位と同様のメカニズムにより，2本目

の転位がエッジ部から γ ′相内に進入する部分転位対と，γチャンネル内の不安定な部

分転位のループへと分岐することが確認された (図 4.10(h))．γ′相内に進入した 2本の

拡張転位，すなわち 2本の superpartialは間に約 4.1nmの逆位相境界 (APB)を有する

超転位 (superdislocation)として γ′相内を運動した (図 4.10(h))．
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実材料中においては，γ′相のエッジ部はナノオーダーの曲面であるため，Model III

のシミュレーションで観察されたメカニズムは仮想的なものである．しかしながら，

γ/γ′界面の原子構造によっては，γ/γ ′界面上に端点を有するように 1本の転位線が分

岐する可能性があることが本シミュレーションにより示唆された．

4.4 結言

γ ′相による転位のピンニングや γ ′相を貫通する超転位など，Ni基超合金の γ/γ′構

造に起因する転位挙動を原子レベルから明らかにすることを目的として，γ/γ′構造内

部のすべり面に沿った平板状の領域をモデル化したシミュレーションを行った．得ら

れた結果を要約して以下に示す．

(1) 実材料のスケールとほぼ同じ 0.04µm幅の γチャンネル (Niマトリックス)をモ

デル化し，隣接する 2つのNi3Al (γ
′)相の頂点に接近する刃状転位について行ったシ

ミュレーションでは，転位は γ′相によってピンニングされ γチャンネル内で大きく湾

曲した．また，後方より接近する他の転位の力を受けて，転位は頂点部から γ ′相内に

進入した．この γ′相内に進入する superpartial発生時の局所せん断応力は約 3GPaで

あった．

(2) γ/γ ′構造のスケールを実材料のそれより 1オーダー小さいものとし，γマトリッ

クス相を進行しNi3Al相によって運動が阻害される刃状転位について行ったシミュレー

ションでも，基本的には (1) と同じ傾向を示し，γチャンネル内への湾曲/エッジ部か

ら γ′相内への転位の進入が認められた．γ′相内への superpartial生成の局所せん断応

力は約 2.8GPaであり，γ/γ′構造のスケールの違いによらずほぼ一定の値であること

が示された．

(3) (2)のシミュレーションにおける立方体 γ′相のエッジ部を原子レベルでシャープ

な形状としたシミュレーションでは，エッジ部でピンニングされた拡張転位が，まる

でエッジ部で切断されるように，γ′相の側面に端点を有し γ ′内に進入する部分転位対

と，γチャンネル内で閉じた不安定な部分転位ループに分岐する挙動が認められた．
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本研究では，Ni基超合金結晶内部の γ/γ′界面近傍での転位のメカニズムに関して

新たな知見を得ることを目的として，界面会合部や周囲の γ ′相の影響などに着目した

種々の分子動力学シミュレーションを行い，界面近傍の転位の発生および運動につい

て詳細な観察を行った．以下に，得られた結果を総括する．

第 2章では，解析手法について説明した．はじめに，原子間相互作用の評価に用い

た原子埋め込み法ポテンシャルの概要を示し，ポテンシャルのNiとAlの 2原子系へ

の適用方法を述べた．次に，分子動力学法の基礎方程式を示し，大規模分子動力学計

算の手法である領域分割による高速化および分子動力学計算の並列化について述べた．

第 3章では，立方体 γ ′相を含有する結晶の引張シミュレーションを行い，界面会合

部での転位の発生および運動に着目した検討を行った．このとき，初期の構造緩和を，

整合界面とした γ/γ′界面構造の圧縮応力に保持した場合と，垂直応力を零に制御した

場合の 2つの境界条件下で行い，界面の安定性について検討した．その結果，内部応力

が圧縮状態にある方が，γ/γ′界面の整合性が保たれることが示された．つづいて，界

面の整合性が保たれた γ/γ′構造に対し，[001]方向に引張ひずみを漸増させる引張シ

ミュレーションを行い，γ/γ′界面から発生する転位の挙動を詳細に観察した．その結

果，γ′相頂点近傍の原子配置が乱れた部分を起点としてループ状の部分転位が発生し，

γチャンネル内を伝ぱする様子が確認された．この部分転位のループは隣接する γ′相

に達すると，2つの γ′相間にかかる 2つの部分転位に分岐し，積層欠陥が拡大する方

向にそれぞれ移動した．なお，部分転位が γ/γ ′界面会合部に到達すると，進行方向に

37
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沿った γ/γ′界面がないためピンニングされることが明らかになった．

第 4章では，γ/γ′構造内部のすべり面に沿った平板状の領域をモデル化したシミュ

レーションを行い，せん断力を受けて γ相内を進行する刃状転位について，γ/γ′界面

における挙動に着目した検討を行った．その結果，実際のスケールに近い γチャンネル

をモデル化したシミュレーションでは，転位が γ′相によってピンニングされ γチャン

ネル内で大きく湾曲するとともに，転位が頂点部から γ′相内へ進入することが認めら

れた．この γ′相内に進入する superpartial発生時の局所せん断応力は約 3GPaであっ

た．また，実材料の γ/γ ′構造より 1オーダー小さいものとしたシミュレーションでも

ほぼ同様の転位の挙動が認められ，特に，γ′相に進入する superpartial発生の局所応

力は γ/γ ′構造のスケールにかかわらず約 3GPaであることが示された．一方，立方体

γ′相のエッジ部を原子レベルでシャープな形状としたシミュレーションでは，エッジ

部でピンニングされた転位が，γ/γ′界面上に端点を有する部分転位対と，γチャンネ

ル内で閉じた部分転位ループに分岐する挙動が認められた．

以上のように，本研究では，Ni基超合金結晶内部における γ/γ′界面近傍の転位の発

生および運動に関して，いくつかの新たなメカニズムが明らかになった．分子動力学

法によって明らかになった個々の転位のメカニズムは，変形・破壊現象の力学的階層

性の素過程をなすものとして重要である．本研究で得られた知見をマイクロメカニク

ス理論などのマクロ系の解析に反映させることにより，素過程を考慮しつつスケール

アップした検討が期待される．しかしながら，多数の転位の平均を扱うマクロ系の解

析と，原子シミュレーションによる個々の転位挙動の間には依然としてスケールギャッ

プが存在することは否定できない．そこで，ミクロ系とマクロ系の掛け橋となるメゾ

メカニクス的アプローチとして注目されている離散転位動力学法 (Discrete Dislocation

Dynamics; DDD)(23),(24)に，本研究で明らかになった転位のメカニズムを反映させた

シミュレーションを行うことにより，Ni基超合金の変形・破壊現象の力学的階層性の

解明が進むことが期待される．
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