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第 1 章  
 

緒言 

 

 

 

1.1 本研究の背景 

1.1.1 ガラス材料の特長と応用分野 

 古来よりガラスは食器や工芸品として広く利用されてきた．現代では Table 1-1 に示すよう

な光学特性，熱的・化学的安定性，高い加工性，組成によって物性の微細な調整が可能とい

う特長を活かし，様々な産業分野で利用されており，我々の生活を支える上で重要な役割を

果たす材料の一つとなっている．ガラス製品は形状や用途に合わせて容器ガラス，板ガラス，

繊維ガラス，特殊ガラスの 4 つに大別される．Table 1-2 に日本における各ガラスの生産量と

生産額を示す[1]．4 つの分類の中でも板ガラスは生産量，生産額が大きいだけでなく，ビル

や住宅の窓や内装などの建築用部材，自動車や鉄道などの輸送機器の開口部材，太陽電池パ

ネルやスマートフォン，タブレットなどの電子デバイスのカバーガラス，さらにはディスプ

レイ用基板などの多岐にわたる分野で利用されており，ガラス製品の中でも特に重要な製品

である． 

 

Table 1-1. Features and applications of glass materials. 

 

  

透明性・多彩な発色などの光学特性

熱的・化学的安定性の制御が容易

自由な形状を付与できる高い加工性

組成自由度が高く,物性の微細な調整が可能

建築用部材（窓, 壁材, 内装材, 家具）

輸送機器の開口部材（電車, 自動車, 飛行機）

電子機器用部材
（TV, PC, タブレット, スマートフォン）

容器（食器, びん, 理化学実験容器）

光学部材
（レンズ, 光ファイバー, 光フィルター）

ガラス材料の特長 ガラスの利用例
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Table 1-2. Production volume and value of glass products in Japan (1994) [1]. 

 

 

1.1.2 板ガラスの製造方法：フロート法 

現在流通している板ガラスの多くは，フロート法という工業的手法を用いて生産されてい

る[2]．フロート法は溶融ガラスを連続的に板状に成形する手法で，Fig.1-1 に示すようにガラ

スよりも比重が大きい溶融金属上に溶融ガラスを流し出し，比重差によって溶融金属上に浮

かせたガラスを操作して成形することを最大の特徴とする[3]． 

 

     

Figure 1-1. (a) Cross section and (b) Plan view of the float bath [3]. 

 

 

生産量
[万t]

生産額
[億円]

容器ガラス 267.5 3390

板ガラス 147.9 5145

繊維ガラス 60.3 2092

特殊ガラス 87.6 2948
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~1100℃で溶融金属上に流し出された溶融ガラスは，Fig.1-2 に示すようにガラス/溶融金属/

雰囲気の間の界面張力と重力とのつり合いによって，(1-1) 式で表される平衡厚み[4]となる． 

 

 𝑡h
2 = (𝑆g + 𝑆gt − 𝑆t)

2𝜌t

𝐺𝜌g(𝜌t−𝜌g)
  (1-1) 

 

ここで𝑡hは平衡厚み，𝑆g, 𝑆gt, 𝑆tはそれぞれガラス/雰囲気，ガラス/溶融金属，溶融金属/雰囲

気間の界面張力，𝜌g, 𝜌tはそれぞれガラスと溶融金属の密度，𝐺は重力加速度である． 

 

Figure1-2. Cross section of molten glass floating on molten tin [4]. 

 

溶融金属には，融点が 233℃とフロート法のプロセス温度域(1100~600℃)よりも低いこと，

蒸気圧が低いこと，ガラスとの反応性が低いことからスズが用いられる．スズの酸化を防ぐ

ため，フロート法での板ガラスへの成形はフロートバスと呼ばれる気密性の高いチャンバー

内で行われ，フロートバス内の雰囲気は窒素と水素の混合ガスで満たされている．Fig.1-1 で，

フロートバスの上流側（図中の左側）から連続的に導入されたガラスは，出口に向かって徐々

に成形および冷却されながら溶融スズ上を搬送される．成形過程においては，溶融ガラスを

トップロールと呼ばれる突起付きのロールで抑えながら，下流工程の徐冷ゾーンに設置され

たレアーロールでフロートバス中のガラスリボン全体を引き延ばすことで厚み(0.1~25 mm)と

幅(~4 m)を調整する．フロート法で製造される板ガラスの多くは，建築物や自動車に使用され

るソーダライムシリケート組成(例えば 72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol%))であるが，

近年では製造されるガラス組成の幅が広がっており，TFT 液晶ディスプレイ基板に使用され

る無アルカリ系ガラスや電子デバイスのカバーガラスに使用されるアルカリアルミノシリケ

ート系ガラス(65SiO2−10Al2O3−15Na2O−10MgO (mol%)) も製造されている． 

 

1.1.3 フロートガラスの高品質化，高機能化に向けた指針 

フロートバスは 1100～600℃の高温で溶融スズと溶融ガラスの異種材料が接触している反

応場であり，Fig.1-3 に示すようにスズ/ガラス間で様々な物質移動が起こる．そのためフロー

トガラスの表面にはスズ面と雰囲気面の区別があり，その両面で化学的，機械的特性が異な

る．例えば，スズとの接触面側には Sn やスズ中の不純物(例えば Fe, Cu など)が侵入するこ

とが知られており，ガラス中に Sn が侵入した表面では化学的耐久性が向上するというメリッ
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ト[5]がある一方，別途施される化学強化工程でのイオン交換阻害[6]や物理強化工程で目に見

えるしわの形成[7]による不良を引き起こすデメリットもある．そのため，フロートバス内の

スズ/ガラス間の物質移動を積極的に制御し，メリットを引き出し，デメリットを解消するこ

とが可能となれば，フロート法で製造されるガラス（フロートガラス）の品質の向上や高機

能化を実現することができる．Fig.1-3 で例に挙げたスズ/ガラス間の物質移動の例は，活量差

（濃度差）を駆動力としているため，これらの物質移動を積極的に制御するためには，活量

差とは異なるポテンシャル勾配を与える必要がある． 

 

 

Figure 1-3. Mass transfer between tin /glass/atmosphere and changes in properties in glass. 

 

本研究ではスズ/ガラス間の物質移動を制御するためのポテンシャル勾配を探索する中で，

ガラスの電気的特性に着目した．Fig.1-4に実用ガラスとして一般的なソーダライムシリケー

トガラスの電気伝導率と温度の関係を示す[8-11]．ガラスは室温では電気伝導率が低いものの，

温度の上昇に伴い伝導率が増加する．これはソーダライムシリケートガラスがNa+イオンを電

荷キャリアとするイオン伝導性を示し，温度とともにNa+イオンの移動度が増加することに起

因する[12,13]．イオン伝導体中のイオン種iの移動速度 𝑣𝑖 (m s−1)は (1-2)式のようにイオンiの

移動度 𝑢𝑖 (m
2 s−1 V−1)と電位勾配 𝐸(V m−1)の積で表され，イオン移動速度は電位勾配の影響を

受ける． 

𝑣𝑖 = −𝑢𝑖  𝐸    (1-2) 

 

そのため，外部電場の印加によりガラス中のイオン移動の制御が可能である． 

N2/H2 雰囲気, pH2O < 10−4 ~10−3

溶融
ガラス

Na Fe, Ag, Cu
etc不純物

Sn

NaOH

[O], [H]

・ブルーム抑制
・透過率低下
・分光特性変化

・化学的耐久性向上
・化学強化阻害
・熱膨張係数低下

・化学強化促進
・泡不良発生
・粘度増加

・ヤケ抑制
・化学強化阻害
・炉材の浸食

溶融
スズ

スズ/ガラス間の物質移動によるメリット/デメリットが存在

1100~600℃
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Figure 1-4. Temperature dependence of electrical conductivity of soda lime silicate glass [8, 9, 10, 11]. 

 

1.1.4 電気化学的手法を用いたガラスの組成制御の先行研究  

電気化学的にイオン移動を制御することでガラスを改質する研究は数多く行われている．

例えば，Carlson[14]は H2や H2O を含む不活性雰囲気下で白金やカーボンなどの 2 つの電極で

ガラスを挟み直流電圧を印加することでアノードからガラス中にプロトンを注入し，例えば

450℃で 100 V の直流電圧を 5 時間印加することでガラス表層~20 μm の深さの OH 濃度を制

御できることを示している．Ishiyama や Yamaguchi ら[15,16]は H2含有雰囲気下で溶融スズと

パラジウム電極で挟んだリン酸ガラスに~10 V の直流電圧を印加することで，ガラス中の Na+

イオンをプロトンに置換し，中温作動型燃料電池の電解質として利用できるプロトン伝導性

ガラスを作製している．Ikeda ら[17]は H2含有雰囲気下で，カソードであるカーボン板上に設

置したガラスに対し，ガラスの上に非接触で配置した針電極に~7 kV の電圧を印加してコロ

ナ放電を行い，例えば 100℃で 5.7 kV の電圧を 12 時間印加することで，アノードとガラスが

非接触の状態でガラス表層~3 μm の深さまでプロトンを注入できることを示している．プロ

トン以外のカチオンを注入した例として，硝酸カリウム（KNO3）溶融塩をアノードとして用

い，400℃で~200 V の電圧を印加することでガラス中の Na イオンと溶融塩中の K イオンの

交換を促進し，活量差を駆動力としたイオン交換処理（4 h）よりも圧倒的に短い時間(300 s)

で高濃度かつ深い領域までガラス中に K イオンの注入できることを示している[18,19]．また，

350℃で 100 V の電圧を 6 時間印加することでガラス表層から 160 μm の深さまで Ag イオン

を注入した例[20,21]，さらに~550℃，~100 V の条件で Au, Zn, Cu, Pb イオンをガラス中に注

入し，分光特性を変調した研究[22,23]などが報告されている．さらに，ガラス系外からのイオ

ン注入に限らず，電界によってガラス中のイオンの選択的な移動を促進し，ガラス中に特定

の成分の濃度が局所的に低い領域を形成することで，屈折率変化や第二次高調波発生といっ

た光学特性の付与，耐酸性や耐候性などの化学的耐久性を向上した応用がある[24-30]．これ

らの先行研究例から分かるように，電気化学的なイオン移動制御によってガラスを改質する

-14

-12

-10

-8

-6

-4

-2

0

0 300 600 900 1200 1500
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g
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手法は，ガラスに多様な機能を与え，幅広い分野への応用を実現することが可能である．た

だし，これらの先行研究はガラス転移温度(Tg)付近かそれ以下の温度条件で行われることが多

く，Tg 以上の高温域での検討例は非常に少ない．これは，Tg を超えたガラスは粘性流動によ

る変形が起こるため，ガラスの形状の維持が困難であること，室温まで冷却されたガラスを

Tg 以上の温度まで再度加熱して改質を行うにはエネルギーロスが大きいことなどの不利があ

るためと推察される．しかし，電気化学的なガラスの改質はガラス中のイオン伝導に基づい

て進行するため，この方法を例えばフロートバスのようにガラス中のイオンの移動度が大き

い高温場へ組み込むことで，上述の Tg以下の条件で行われた先行研究例よりも短時間，低電

圧の条件での組成制御が可能となるはずである． 

 

1.1.5 フロート法への電気化学的なガラス組成制御手法の導入の提案 

ここまでに述べた産業上の背景や先行研究例から，フロート法に電気化学的なイオン移動

に基づく組成制御手法を組み込むことは，高品質，高機能な板ガラスの提供を実現する方法

として大きな可能性がある．フロート法の環境の温度は Tg以上のイオンの移動度が大きい領

域であるため，高速でのイオン移動が期待できる．さらに，板ガラスの成形プロセス中で処

理を行うため，プロセスの高温化で課題となるガラス形状の維持の困難さや，再加熱による

エネルギーロスの問題は生じない．さらに，フロート法ではガラスと接触している溶融スズ

を電極として使用できるため，電界印加に必要となる電極の設置が比較的容易であるという

フロート法ならではメリットも存在する． 

フロート法に電気化学的な手法を組み込み，フロートガラスの表面を改質した報告例もわ

ずかに存在する．例えばフロート法の試作・製造ラインで，フロートバス内のガラス上に溶

融合金をアノードとして配置し，～750℃で溶融スズ/ガラス/溶融合金間に直流電圧を印加す

ることで，合金中の成分（例えば Cu−Pb 合金中の Cu など）を注入した着色ガラスを作製し

た例[31,32]や，~900℃の温度で複数の合金からガラス中に金属カチオンを導入し，光学特性

を変調した報告例がある[33]．しかし，これらの報告では改質前後のガラスの分光特性の変化

やその製造条件との関係についての報告にとどまっており，高温のガラスに電圧を印加した

際のガラス内部のイオン移動の挙動や組成，相の変化について十分に理解されているとは言

いがたい．そのため，フロート法に電気化学的なイオン移動に基づく組成制御手法を導入し，

展開するためには，フロート法の環境下のスズ/ガラス間に電圧を印加した際に，ガラス中で

どのような現象が起こり，その現象が板ガラスの機能化，高品質化の面でどのように活かす

ことができるのかをより具体化する必要がある． 

 

1.2 本研究の目的と方針 

これまでに述べた産業上の背景や先行研究を踏まえ，本研究では実用ガラスとして広く普

及 し ， フ ロ ー ト 法 で 最 も よ く 生 産 さ れ る ソ ー ダ ラ イ ム シ リ ケ ー ト ガ ラ ス

(72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol%))を対象として，フロート法の環境下にあるスズ

/ガラス間に直流電圧を印加し，フロートバスの溶融スズ中に含まれる成分を電気化学的にガ
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ラスに注入した際にガラス中に起こる現象の理解と，その現象を板ガラスの機能化へ活かす

ための指針を得ることを目的とした．  

より具体的な研究方針として以下の 2 点を定め，本研究を進めた． 

(1) フロートバス環境を模擬したラボ実験系で，直流電圧印加によってスズ/ガラス間の 

物質移動を促進したときに起こるガラス中の組成や相の変化を解析し，現象の理解

や制御に重要なパラメータを明らかにする． 

(2) 高温場の直流電界下のガラスに起こる現象を利用することでガラスに発現する機能

を考案し評価する． 

 

1.3 本論文の構成 

本論文は以下の第 1 章から第 6 章までで構成されている． 

第 1 章ではフロート法で製造される板ガラスの高品質化，高機能化のための指針とそれを

実現するための手法としてフロート法への電気化学的なイオン移動に基づく組成制御手法の

導入を提案した．また，本手法の導入における利点と課題を整理し本研究の目的と方針につ

いて述べた． 

第 2 章では，フロート法で製造される板ガラスの従来課題である板ガラス表層の OH 濃度

が希薄な層の形成を抑制する手段として，フロートバスの雰囲気から溶融スズ中に溶解した

水素を電気化学的にガラス中に注入することによるガラス表層の OH 濃度制御について研究

した．溶融錫をアノード，溶融スズ上に浮くガラス融液上に設置したグラファイト板をカソ

ードとして 1000℃で 4 V 以下の低電圧の印加によって，フロートガラス表層の OH 濃度の低

下の抑制が可能であることを示す．  

第 3 章では，第 2 章で得られた知見を基に，アノードに使用するスズを電気化学的にガラ

ス中に注入したときのガラス表層の組成，相の変化を詳細に解析する．第 1 節では，1000℃

で 10 V の直流電圧の印加によって電気化学的に Sn イオンを注入したガラス表層において，

Sn 濃度の増加と母ガラスの構成成分である Na, Ca, Mg イオンの移動とともに，ガラス表層に

SnO2結晶や分相などの相変化が生じ，それらからなる多層構造を形成することを明らかにす

る．第 2 節では，第 1 節で明らかとなった Sn イオンの注入によって形成する多層構造に対

し，その形成挙動に印加電圧，電圧の印加時間，電圧を印加する温度のパラメータが与える

影響を明らかにする．本手法がイオンの注入によるガラス表層の組成の変化だけでなく，相

の制御も可能であるという多様な変化のバリエーションをもたらす表面改質手法であること

を示す． 

第 4 章では，第 3 章で得られた電気化学的な Sn イオン注入によって表面改質を行ったガラ

スが発現する機能として，ガラスの破壊強度と密接にかかわる機械特性である耐クラック特

性を研究する．1000℃で 20 V の電圧を 5 min 印加し，ガラス表層に Sn イオンを注入したガ

ラスのクラック耐性は未処理のバルクガラスに対して 70 倍以上向上し，一般的なガラスの高

強度化手法である化学強化処理をした化学強化ガラスよりも有意に高いクラック耐性を有す

ることを示す．この耐クラック特性の向上は，スズ/ガラス界面から 200 μm までの深さに形
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成した圧縮応力層によるものである．この圧縮応力層の形成は，熱膨張係数がガラス表層に

向かって低下するような傾斜組成分布を形成したことにより説明でき，本研究の手法で表面

改質を行ったガラスが形成する傾斜組成（多層構造）を活かすことで発現するガラスの機能

化の一例を示す． 

第 5 章では，溶融スズ上のガラスへの電気化学的なカチオン注入によって表面改質される

ガラスの機能や応用の幅を拡大するために，アノードにスズ－銅やスズ－銀合金を用いて，

Cu, Ag イオンを電気化学的にガラス中に注入した際にガラス内部に起こる現象の解析と Cu

イオンを注入したガラスの耐クラック特性を研究する．第 1 節では，スズ－銅，スズ－銀合

金上のガラスに 1000℃で 2~2.5 V の直流電圧の印加によって合金中の Cu, Ag がガラス中に注

入されること，注入された Cu, Ag イオンの一部が共存する Sn2+イオンとの酸化還元反応によ

って金属の Cu, Ag ナノ粒子としてガラス内で析出することを明らかにする．第 2 節では金属

Cu 粒子が析出したガラスの耐クラック性が未処理のバルクガラスに対して 10 倍程度向上す

ることを示す．このクラック耐性の向上は，ガラス中の金属 Cu 粒子がガラス表層に受ける応

力を分散し，応力集中を妨げることが主要因であることを実験および数値シミュレーション

によって説明し，本研究の手法で表面改質を行うことで形成したガラスと異種材料（金属）

の複合体構造を活かすことで発現する機能の一例を示す． 

第 6 章では，フロート法の成形温度域のような高温場における電気化学的なカチオン注入

によるガラスの表面改質において，本研究で得られた研究成果と電気化学的なガラスの改質

手法の展開について述べ，本論文を総括する． 
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第 2 章 
 

 

電気化学的なプロトン注入による 

フロートガラス表層の OH 濃度の制御 

 

 

 

 

2.1 はじめに 

 多くのガラス製品は原料の溶解，成形，徐冷の工程を経て製造される．一般的にシリケート

ガラスの溶解は 1300℃を超える温度で行われるが，この溶解工程において原料や溶解雰囲気

に含まれる水を完全に除去することは困難である．ガラス中の水はシリケートガラスを例に

とると (2-1)式に示すようにガラスのネットワークと反応し水酸基（OH 基）を形成する． 

 

≡Si−O−Si≡ + H2O → ≡Si−O−H + H−O−Si≡  (2-1) 

 

すなわち，ガラス中の水は網目修飾成分としてガラスネットワークを切断する．OH 基を構成

するプロトン(H+)はその大きさが非常に小さく，かつ，Na+イオンなどの 1 価のカチオンとは

異なり，ただ１つの酸素原子とのみ結合するためガラスネットワーク間の結合を著しく弱め

る．このためガラス中の水，すなわち OH 基は低濃度であってもガラス転移温度(Tg)， 密度， 

屈折率， 誘電率などの種々の特性に大きな影響を及ぼす[1]．したがって，ガラス中の OH 濃

度を一定に保つ技術は，安定した品質のガラスを製造するうえで重要である． 

第 1 章で述べた通り，建築物や自動車の窓ガラスとして用いられる板ガラスの多くはフロ

ート法で製造されている．フロート法によるガラスの製造工程において，ガラスの溶融は重

油や天然ガスといった燃焼ガス雰囲気下で行われ，溶融時の雰囲気中の水の分圧(pH2O)は

0.1– 0.5 atm  (露点：50 ~ 80 °C )と比較的高い．一方，引き続く成形工程は，フロートバス内

の溶融スズの酸化を防ぐために，水素(H2)と窒素（N2）の混合ガスで満たされた雰囲気で行わ

れ，その pH2O は 10−5 ~ 10−4 atm  (露点：−50 ~ −30 °C )と低く保たれている．そのため，溶融

ガラスが溶解炉からフロートバスに導入されると，雰囲気の pH2O が大きく低下するために
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ガラス中の水はガラス表面からフロートバスへと放出される．ガラスから水が放出されるこ

とでガラス表層の OH 濃度は内部に比べて低下するが，フロートバス内で板状に成形されて

いるの間の溶融ガラスの粘度は 104 ~ 1012 Pa s と比較的高く，さらに溶融ガラスが固化するま

での時間は約 30 分と短いため，ガラス表層の深さ方向の OH 濃度分布が形成されたまま徐冷

工程に運ばれ，室温まで冷却される．その結果，製品となるフロートガラスの表層には OH 濃

度の低下した層が残存する．先述の通り，ガラス中の OH はガラスの様々な物性に強く影響

するため，ガラス表層と内部で OH 濃度が異なることは，製品品質の安定性の観点から好ま

しくなく，フロートガラス表層のOH濃度の低下を抑制する技術の開発が強く望まれている． 

第 1 章で述べた通り，H2 含有雰囲気下でガラスに電気化学的にプロトン(H+)を注入するこ

とでガラス中の OH 濃度を増加させる技術が報告されており[2-5]，OH 濃度低下の抑制に電

気化学的手法を適用できる可能性がある．ただし，これらの報告では Tgかそれ以下の低い温

度で実験が行われているため，表層から深い領域にまでプロトンを注入するには長い処理時

間が必要となる．しかし，フロートバスのような高温場であればプロトンの速やかな注入が

期待でき，フロートバス内でのガラスの滞在時間よりも短い時間での処理で，ガラス表層の

OH 濃度の低下を抑制できるものと期待される． 

そこで，本章ではプロトンの速やかな注入が期待できる 1000℃において，溶融ガラスに直

流電圧を印加しプロトンを注入することで，フロート法で作製されるソーダライムシリケー

トガラス表層の OH 濃度低下層の形成の抑制技術を研究した． 

 

2.2 実験方法 

2.2.1 ガラスサンプル準備 

 実験に用いるガラスサンプルとして，フロート法で製造した厚みが 10 mm のソーダライム

シリケートガラス（概略組成：72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol %), AGC 製）を準備

した．フロートガラスの表層には OH 濃度が低下した領域やフロートバスからスズが侵入し

た領域が存在するため，ガラスの両面を約 1.5 mm ずつ研削して厚みを 7 mm とした後，酸化

セリウム砥粒を用いて表面を研磨し，光学鏡面としたものを実験に供した．以後，このガラ

スを“バルクガラス”と称する．実験に使用したバルクガラスのサイズは幅 40 mm，奥行 35 

mm，厚み 7 mm である． 

 

2.2.2 フロート法の模擬およびガラスへの直流電圧印加実験系の構成 

 フロート法を模擬した熱処理およびガラスへの直流電圧印加処理は，Fig.2-1 に示す実験系

を構築して行った．フロート法の環境を実験室で再現するために，温度履歴制御，雰囲気制

御，スズとガラスの接触/脱離を任意のタイミングで行える装置とした．電気炉部分は，熱源

に赤外線ランプヒータ（発光中心波長：1 μm）を備え，気密性の高いチャンバー型の電気炉

を用いた．赤外線ランプヒータを用いると，主に赤外線を吸収する部分や材料だけが加熱さ

れるため，サンプルの急速加熱・急速降温が可能となり，実際のフロート法と同様な時間ス

ケールの温度履歴の再現が可能となる．チャンバーの両端には給気ポートと排気ポートを備
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えており，給気ポートから任意の組成のガスを供給することで，炉内雰囲気の制御を可能と

した．フロート法を模擬する溶融スズの容器である“フロートバス”は電気炉内の中央部に

位置する．フロートバスの材質は，赤外線の放射率が~0.85 と高く効率的な加熱が可能である

こと，スズとの反応性が低いこと，高温の N2/H2混合雰囲気下でも安定であることからグラフ

ァイト製とした．フロートバスの寸法は内容積で幅 80 mm×奥行 60 mm×高さ 10 mm とし，

220 g の金属スズ（アサヒメタル社製, 純度 99.99%）を装填した．フロートバスの壁面に空け

た直径 1mm の開口孔に R 熱電対を挿入し，フロートバスの温度をモニターしながらヒータ

ーの出力制御を行い，ガラスサンプルの温度を制御した． 

フロート法でソーダライムシリケート組成の板ガラスを製造する過程では，~1050℃の溶融

ガラスを溶融スズ上に導入し板状に成形したのち，約 600℃の温度で溶融スズから引き離さ

れ，続く徐冷の工程へ移される．電気炉内でこの状況を模擬するためには，任意のタイミン

グで溶融スズとガラスの接触および脱離を行う必要がある．本実験系では，電気炉チャンバ

ー内の上方にランプヒータからの赤外線が届かない非加熱領域を設け，ガラスサンプルをチ

ャンバー下部の加熱領域と上部の非加熱領域を上下に移動できるようにし，ガラスサンプル

を任意のタイミングで加熱部領域に設置された模擬フロートバスに接触，脱離できる機構と

した．電気炉内でのガラスの上下移動は，ガラス試料を保持するサンプルホルダーを可動式

とすることで可能とした．サンプルホルダーの持ち手部分を固定する軸は，電気炉外とガス

シール性の高い貫通孔を通してつながっており，この軸を上下することで電気炉内の雰囲気

を維持したまま，任意のタイミングで炉内のガラスを上下に移動できる．サンプルホルダー

は底面側にテーパー加工を施した開口部を設けることで，ガラス試料の底面を電気炉内下方

の加熱部領域に置かれた溶融スズとの接触を可能とした．サンプルホルダーの材質は，絶縁

体であること，ガラスと濡れず実験後にガラス試料を容易に取り出せることを考慮し，窒化

ホウ素(BN)製とした． 

電気炉内のガラスに電圧を印加するためには，ガラスを少なくとも 2 つの電極と接触する

必要がある．本研究はガラスの表面処理を目的としており，面内で均一な表面処理を行うた

め，電極はガラスと面で接している必要がある．一方の電極はフロート法でガラスと面接触

している溶融スズを使用する．もう一方の電極として，導体で，ガラスとの濡れ性が悪く，

実験後のガラス試料からの取り外しが容易であるグラファイト製の板（厚さ 1 mm）を用いた．

スズ/ガラス/グラファイト間に直流電圧を印加するために使用するリード線には，高融点材料

であり高温環境下でも剛性を保ち，スズによる腐食の影響が小さいことから直径 1 mm のタ

ングステン線を用いた． 

以上のように，①急速加熱・急速降温，②雰囲気制御，③任意のタイミングでチャンバー

内のガラスの移動が可能となる実験系を適切な部材により構築し，実験室で最高温度約

1000℃の高温プロセスであるフロート法の再現とガラスへの直流電圧印加を可能にした． 
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 Figure 2-1. Experimental setup of DC voltage application to a glass during simulated float-forming 

process. 

 

2.2.3 溶融スズ上のガラスへの直流電圧印加処理 

バルクガラスをサンプルホルダーにセットし，電極として使用するグラファイト板をガラ

ス上に設置した状態で電気炉内の上方の非加熱領域に待機させた(Fig2-1(a))．次いで，電気炉

内の排気ポート側に接続したロータリーポンプ（YTP400-4W01, ULVAC 社製）でチャンバー

内の全圧を約 100 Pa に真空排気したのち，給気ポートから 5% H2/95% N2 の体積比の混合ガ

スを 2 L min-1の流量で導入した．実験中は 2 L min−1でガスを流通し続け，チャンバー内の全

圧は大気圧で保った．その後，フロートバスの温度を 100°C min−1の速度で 1000°C まで昇温

し，フロートバスの温度が 1000°C に到達してから炉内の温度が一定となるまで 3 min 待った

のち，非加熱領域に待機しているガラスサンプルをホルダーごと電気炉下部に降ろし，ガラ

スと溶融スズを接触させた．溶融スズがアノードに，ガラスの上のグラファイト板がカソー

ドとなるように定電圧電源（HABF-501, 北斗電工社製）と接続し，0~4 V の直流電圧を 10 min

印加した(Fig2-1(b))．電圧印加中の電圧及び電流の値はデータロガー(midi LOGGER GL220, 

Graphtec 社製)で 0.2 ms の間隔で記録した． 

直流電圧を 10 min 印加したのち電圧の印加を停止し，赤外線ランプヒータを停止すること

で冷却を開始し，フロートバスおよびガラスサンプルをフロート法の最下流の温度に相当す

る 600°C まで 3 min で降温した．600°C に到達した時点で，サンプルホルダーを電気炉内上方

の非加熱領域に引き上げ，ガラスとスズを引き離し，チャンバー内で室温まで冷却した(Fig.2-

1(a))．実験中の一連の温度履歴および操作履歴を Fig.2-2 に示す．このような温度や直流電圧

の印加時間などの実験条件は実際のフロート法におけるフロートバスでの板ガラスの製造条

件をもとに決定した． 
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Figure 2-2. Schematic description of the temperature–time pattern of DC voltage application to a glass 

during simulated float-forming process. 

 

2.2.4 ガラス表層の OH 濃度の深さ方向分布測定 

直流電圧印加後のアノード側（スズ側）のガラス表層の OH 濃度分布は以下の手順で評価

した．Fig.2-3 に示すように，電圧印加後のガラスサンプルの面内の中央部から板厚方向に沿

って断面を切りだし，断面方向の厚みが 200 μm となるように研削および研磨した． 

顕微分光システムを備えたフーリエ変換赤外分光装置(Nicolet iN10, サーモフィッシャーサ

イエンティフィック社製)を用いて，O-H の伸縮振動(vOH)に起因する赤外線(IR)吸収スペクト

ルを測定し，ガラスの板厚方向の OH 濃度分布を評価した．アパーチャーサイズは 20×200 μm2

とし，アパーチャーの長辺側がスズ/ガラス界面に対して平行になるようにして，20 μm 間隔

でスペクトルを測定した． 

IR スペクトルで観測されたピークから，ガラス中の H2O 濃度を(2-2)式を用いて算出した． 

 

𝐶H2O =
1

𝑑
(
𝐴3570−𝐴4000

𝜀3570
+
4

3
 
𝐴2780−𝐴4000

𝜀2780
)     (2-2) 

 

ここで，𝐶H2Oはガラス中の水濃度(mol L−1)，d はサンプルの厚さ(cm)，A3570と A2780はガラス中

の OH基に起因する吸収ピークに相当する 3570 および 2780 cm−1付近の最大の吸光度である．

A4000 は 4000 cm−1 における吸光度で OH 基の吸収が無視できるバックグラウンドの吸光度で

ある．ε3500は 3570 cm−1の vOHのモル吸光係数(70 L mol−1 cm−1)，ε2780は 2780 cm−1の vOHのモル

吸光係数(150 L mol−1 cm−1)である[6]． 

(2-1)式で示したように 1 つの H2O 分子から 2 つの OH 基が生成されるため，ガラス中の OH

濃度はガラス中の H2O 濃度の 2 倍となる ((2-3)式)． 
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𝐶OH = 2 𝐶H2O                                  (2-3) 

ここで，𝐶OHはガラス中の OH 濃度(mol L−1)である．使用した FT-IR 装置の繰り返し測定精度

(<1%)とガラスサンプルの加工における厚さのバラつき(±10 μm)から OH 濃度の評価精度は

±6%と見積もった． 

 

 

Figure 2-3. Schematic drawing of the glass specimen for IR spectrum measurement. 

 

2.2.5 ガラス表層の主成分濃度の深さ方向分布測定 

直流電圧印加後のガラス表層の主成分組成の深さ方向の濃度分布を電子プローブマイクロ

アナリシス法 (EPMA; JXA-8230, JEOL 社製 )および二次イオン質量分析法 (SIMS; PHI 

ADEPT1010, アルバック・ファイ社製)で評価した． 

EPMA 測定ではプローブの電子線の加速電圧を 15 kV，照射電流を 10 nA，プローブ径を 10 

μm とした．直流電圧印加後のガラス表層の Si, Na, Mg, Ca, Al, Sn の濃度をスズ/ガラス界面か

ら板厚方向に向かって 800 μm の深さまで，10 μm 間隔で測定した． 

SIMS 測定では，１次イオン源に Cs+を用い，5 keV の加速電圧で加速し，ビーム電流を 1 

μA とした一次イオンビームをサンプル表面の法線に対して 60°の角度で照射した．一次イオ

ンビームの走査範囲は 200 × 200 μm2とし，一次イオンビームを照射したサンプル表面から放

出される二次イオン（120Sn−, 23Na−, 18O−, 30Si−）を質量分析計で計測し，深さ方向の濃度を測定

した． 

EPMA はスズ/ガラス界面から数百 μm の深さまで評価できるが，電子ビームの直径は 10μm

と大きいため深さ方向の空間分解能は悪く，組成に関する情報は 10 μm 間隔でしか得られな

い．これに対し SIMS 測定は一次イオンビームをサンプル表面に照射し，表面を掘り進みな

がら組成を測定するため，深さ方向の分解能の高いデータが得られるものの，深い領域では

一次イオンビームによるスパッタリングで形成されるクレーターの形状がひずむため，深さ

と濃度の信頼性が低下する．本研究では EPMA と SIMS を相補的に使用することで，深さ方

向の組成変化を詳細に検討した． 
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2.3 実験結果 

2.3.1 直流電圧印加後のガラス表層の OH 濃度の深さ方向分布 

Fig.2-4 に 1000℃で 0~4 V の電圧を 10 min 間印加したガラスのスズ/ガラス界面からの深さ

100 μm における FT-IR スペクトルをバルクガラスのそれと併せて示す．図中の 0 V は，直流

電圧を印加せずに，熱処理のみを行ったサンプルを意味する．ガラス中の OH 基の νOHに由来

する 3500 cm−1および 2900cm−1付近に着目すると，0 V のサンプルの吸光度は熱処理を施して

いないバルクガラスに比べて大幅に低下していた．このことはフロート法を模擬した pH2O の

低い雰囲気下で 1000℃の温度で熱処理を行うと，スズ/ガラス界面でガラス中の水が脱離し

OH 濃度が低下することを示している．これに対して，直流電圧を印加したサンプルでは，印

加電圧の増大とともに vOHの吸光度も増加し，4 V の電圧を印加したサンプルの vOHの吸光度

はバルクガラスよりも高い値を示した． 

Fig.2-5 に直流電圧印加後のガラスのスズ/ガラス界面近傍の OH 濃度(COH)の深さ方向プロ

ファイルを示す．直流電圧を印加していない 0 V のサンプルのスズ/ガラス界面近傍のガラス

表層の OH 濃度は，深さ 600 μm 以上のガラス内部（バルク）の OH 濃度よりも低く，スズ/ガ

ラス界面から 100 μm の深さでの OH 濃度はバルク部分の 40%程度まで低下していた．OH 濃

度はスズ/ガラス界面から離れるにつれて徐々に増加し，おおよそ 400 μm の深さでバルクの

濃度(0.08 mol L−1)に達した．つまり，ソーダライムシリケートガラスを 1000℃で 10 min， 溶

融スズ上に浮かべることでスズ/ガラス界面から 400 μm の深さに渡って OH 濃度が減少する

ことがわかった．これは，ガラスの溶解過程で，(2-1)式で示した反応で生成したガラス中の

OH 濃度よりも，5% H2/95% N2の雰囲気と平衡するスズ中の OH 濃度のほうが低いため，(2-

4)式の反応でガラス中の OH 基が溶融スズへと脱離した結果であると言える． 

 

≡Si−OH + HO−Si≡ → ≡Si−O−Si≡ + H2O               (2-4) 

 

1 V の電圧を印加したサンプルでは，スズ/ガラス界面から 400 μm までの深さの OH 濃度は

内部（バルク部分）よりも低いが，0 V のサンプルほどは減少していなかった．2 V の電圧を

印加したサンプルでは，ガラス表層でわずかに OH 濃度は下がっているものの，バルク部分

との差は小さい．印加電圧を 3 V としたサンプルの OH 濃度プロファイルは深さによらずほ

ぼ一定で，バルク部分とほとんど一致した．さらに印加電圧の高い 4 V のサンプルではスズ/

ガラス界面から深さ 400 μm までの領域で，バルク部分よりも OH 濃度が高かった．以上か

ら，印加電圧の増加に応じて，スズ/ガラス界面から 400 μm までの深さの OH 濃度が増加し，

電圧印加によってガラス表層の OH 濃度を制御できることがわかった． 
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Figure 2-4. IR absorption spectra of the glasses after DC voltage application at 1000°C in a 5% H2/95% 

N2 atmosphere at a depth of 100 μm from the glass/molten tin interface together with the spectrum of 

the bulk glass. 

 

 

Figure 2-5. Depth profiles of the OH concentration in glass (COH) after the application of a DC voltage 

of 1~4 V at 1000°C.  
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Fig.2-6 に N2/D2 (重水素)混合ガスをチャンバー内に導入して，3 V の直流電圧を印加したサ

ンプルのスズ/ガラス界面から深さ 100 μm における IR スペクトルを N2/H2 (軽水素)混合ガス

を導入した場合のスペクトルとともに示す．5% D2/95% N2 雰囲気下で直流電圧を印加したガ

ラスの IR スペクトルでは，5% H2/95% N2 雰囲気下での実験では観測されない吸光ピークが

2600 cm−1付近に観測された．この吸光ピーク位置は 3500 cm−1の νOHのおおよそ 1/√2の波数

に相当し，OD 基の伸縮振動(νOD)に帰属される[1,2]．本来ガラス中には存在しない重水素に起

因するピークが電圧印加後のガラス表層で検出されたことは，雰囲気中に含まれる重水素が

直流電圧の印加によって溶融スズを介してガラスに注入されたことを示している．すなわち，

Fig.2-5 で観察された直流電圧の印加によるガラス表層の OH 濃度の低下の抑制や高濃度化は，

(2-4)式で表されるガラスの脱水縮合反応を抑制しているのではなく，直流電圧の印加により

溶融スズ中に溶解した水素がガラスに注入された結果であると理解される．水素の注入がス

ズ/ガラス界面，すなわちアノードの近傍で生じていることから，本研究における水素の注入

は Carlson[2]や Ishiyama[3]らの報告と同様に，電気化学的な酸化反応によって生成したプロト

ン(H+)がガラスに注入され，ガラス内の非架橋酸素と結合し OH 基を形成したものと推察さ

れる． 

 

 

Figure 2-6. Infrared (IR) absorption spectrum of the glass after DC voltage application at 1000°C in 5% 

D2/95% N2 atmosphere together with that in 5% H2/95% N2 atmosphere. The applied voltages in both 

the atmospheres were 3 V, and both spectra were obtained at a depth of 100 μm from the glass/molten 

tin interface. 
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2.3.2 直流電圧印加後のガラス表層の Na, Ca, Mg 濃度の深さ方向分布 

本研究でのプロトンの注入が Carlson[2]らの報告と同様な機構によるものであれば，ガラス

内の電気的中性を保つために，プロトンが注入されたスズ/ガラス界面近傍の領域では Na+や

Ca2+などの移動度が比較的大きい網目修飾イオンの濃度がバルク部分よりも低い領域を形成

するはずである．Fig.2-7 に EPMA および SIMS で評価した直流電圧印加後のガラス表層の Na

濃度プロファイルをそれぞれ示す．いずれの手法で評価した場合でも，プロトンが注入され

たスズ/ガラス界面から深さ 300 μm 以内の領域において，Na 濃度が減少している．Fig.2-8 に

示す直流電圧印加後のガラス表層の Ca, Mg 濃度プロファイルからは，Ca, Mg ともに若干の

濃度低下が認められるが，Na の濃度低下に比べるとわずかであり，濃度低下が生じた深さも

ごく浅い領域であった．Carlson[2]の報告ではアノード近傍に Ca の欠乏が明確に認められて

いるが，本研究で印加した直流電圧は Carlson らの実験（~100 V）に比べて低いため，Na+に

比べて移動度が小さい Ca2+は顕著な移動が起こらなかったものと推察される． 

これらの結果に基づくと，Fig.2-5 で示した直流電圧の印加によってスズ/ガラス界面近傍の

OH 濃度の減少が抑制された現象は，定性的に下記の反応の進行として理解される． 

 

H2 (gas) (in atmosphere) ⇆ 2H (in molten tin)                 (2-5) 

 

H (in molten tin) → H+ (glass) + e− (external circuit via anode)             (2-6) 

 

H+ (glass) + Na+･･･−O−Si≡ (glass) → H−O−Si≡ (glass) + Na+ (glass)    (2-7) 

 

Na+ (glass) + e− (cathode via external circuit) → Na (gas) (atmosphere)   (2-8) 

 

 

Figure 2-7. Depth profile of Na concentration, CNa, determined by (a)EPMA and (b) SIMS. 
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Figure 2-8. Depth profile of (a) Ca concentration, CCa, and (b) Mg concentration, CMg determined by 

EPMA. 

 

電圧を印加していない 0 V のサンプルを基準に，電圧を印加したサンプルの OH 濃度との

差をとることで，Fig.2-9 に示す“差 COHプロファイル”を作成した．この差 COHプロファイ

ルで確認できるガラス表層の OH の増加量は，電気化学的に注入されたプロトン量と見なせ

るため，この OH の増加量から計算したプロトンの注入量やガラス表層から減少した Na 量，

実験中に流れた電気量との関係からプロトンと Na の物質収支を確認した． 

 

 

Figure 2-9. Increases in COH due to anodic proton injection at 1000°C based on the differences between 

COH with and without the application of the DC voltages shown in Fig.2-5. 
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Table 2-1 に印加電圧ごとのプロトンの増加量(NH)とそれに対応する電荷量(QH)，Na の減少

量(NNa)とそれに対応する電荷量(QNa)を，実験中に外部回路を流れた電荷量(Qelec)とともに示す．

Fig.2-10 に直流電圧を印加した際の電流応答の一例として，2 V の電圧を印加したときの電流

の時間変化を示す．Qelecは Fig.2-10 に示す電流の時間変化を積算して算出した．Na の減少量，

NNa (mol cm−2)は Fig.2-7(a)で示した EPMA で評価した濃度プロファイルから，スズ/ガラス界

面から 300 μm までの深さの平均濃度 CAve,i (at%)，バルクガラスの濃度 CBulk,i (at%)，ガラスの

密度 n (2.5 g cm−3)，バルクガラスの平均分子量 M (20.6 g mol−1)を用いて (2-9)式を用いて算出

した．また，EPMA で測定した Na 濃度には±0.2at%程度の誤差があることを考慮すると，NNa

の評価誤差は±20~100%程度である． 

 

Ni = |3 (CBulk,i − CAve, i) n × 10−4 |/ M    (2-9) 

 

さらに Niから Qiへの換算は，イオン種 i の価数 zi，ファラデー定数 F (96485 C mol −1)を用い

て，ファラデーの電気分解の法則の関係式(2-10)から算出した． 

 

Qi = zi × Ni × F                       (2-10) 

 

QNaの評価誤差を考慮すると，Qelecと QNaはほとんど一致した．このことはガラス中の Na+

イオンは(2-7)~(2-8)式に示した反応に従って，カソード反応およびガラス中の移動が進むこと

を示唆している．一方で，QHは QNaや Qelecに対して一桁程度小さい値であった．ガラスへの

プロトンの注入が(2-6)~(2-7)式の反応で表される通りに進むならば，QH は QNa や Qelec と等し

くなるはずであるため，電圧印加中にガラス表層に起こっている現象の理解には(2-6)~(2-7)式

以外に起こる反応を考慮する必要があることがわかった． 

 

 

Table 2-1. Summary of the quantity of electricity passing through the external circuit, Qelec, amount 

of H+ injected, NH, and its charge, QH, amount of Na+ discharged, NNa, and its charge, QNa. 

Potential 

[V] 

Qelec 

[C cm−2] 

NH 

[mol cm−2] 

QH 

[C cm−2] 

NNa 

[mol cm−2] 

QNa 

[C cm−2] 
QH /Qelec 

1 0.60 4.3 × 10−7 0.04 46 ×10−7 0.45 0.07 

2 0.58 4.8 × 10−7 0.05 61 ×10−7 0.59 0.08 

3 0.66 5.3 × 10−7 0.05 43 ×10−7 0.41 0.08 

4 1.19 7.9 × 10−7 0.08 98 ×10−7 0.94 0.06 

* NH was determined based on the difference of the OH concentration profile in Fig.2-9. 

** NNa was determined by EPMA in Fig.2-7 (a). 
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Figure 2-10. Time evolution of current passing through the external circuit during voltage application. 

The plot shows the data for the DC voltage application of 2 V as a representative. 

 

2.4 考察 

Table 2-1 で示された QH が QNa や Qelec よりも小さいという実験結果を説明する仮説の一つ

として，直流電圧を印加することでガラス中を流れる電流の電荷キャリアが(2-6)~(2-7)式で示

したプロトン以外に存在する可能性が挙げられる．本研究の実験系内でプロトン以外に電気

化学的にガラス中に注入されうるカチオンの候補として，アノードとして使用しているスズ

が挙げられる．Fig.2-11 に電圧印加後のスズ/ガラス界面近傍のガラス表層の Sn 濃度の深さ方

向プロファイルを示す．Fig.2-11(a)は EPMA，Fig.2-11(b)は SIMS で測定した濃度プロファイ

ルである．1~3 V の電圧を印加した場合，ガラス表層の Sn 濃度はバルク部分と比較してわず

かに増加したが，その増加量は電圧を印加していない 0 V のサンプルとほとんど同じであっ

た．このことは 1~3 V の電圧印加によって生じた Sn 濃度の増加は直流電圧の印加とは無関係

で，通常のフロートガラスでもみられる活量差を駆動力とした拡散によるものと結論される

[7]．従って，1~3 V の直流電圧を印加した際に QHが Qelecよりも大幅に小さくなったことは，

アノードであるスズの酸化および Sn イオンのガラス中への注入では説明できない． 

4 V の直流電圧を印加したサンプルのガラス表層の Sn 濃度の増大は，1~3 V の電圧を印加

した場合に比べ著しく大きかった．4 V の電圧を印加した場合では，アノードである溶融スズ

が電気化学的に酸化され，Sn イオンとしてガラス中に注入されたことを示唆している．シリ

ケートガラス中では Sn4+の溶解度が小さいことを考慮すると[8]，ガラスへの Sn の注入は以

下の(2-11)式に従って進むものと推察される． 
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Sn (molten tin) → Sn2+ (glass) + 2e− (external circuit via molten-tin anode) (2-11) 

 

Sn イオンの注入量(NSn)は Fig.2-11(a)の EPMA で測定した Sn 濃度プロファイルから，先述

の (2-9)式および(2-10)式を算出した．NSnに相当する電荷量(QSn)は，注入された Sn イオンが

すべて Sn2+であるとして算出した．これらを整理した結果を Table 2-2 に示す．4 V の電圧を

印加した際の QSn + QHは Qelecの 50%程度であり，1~3 V の電圧を印加した場合に比べて大幅

に増加したものの，Sn2+イオンが電気化学的にガラス中へ注入されたことだけでは QHが Qelec

よりも大幅に小さいという実験事実を説明できない． 

 

 

 

Figure 2-11. Depth profiles of Sn concentration, CSn, determined (a) by EPMA and (B) by SIMS after 

DC voltage application at 1000°C. 
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フロートバス中のスズの純度は 99.99%であり，Sn イオンとプロトン以外のカチオンが電気

化学的に注入されたとは考えにくい．実際に，SIMS や EPMA による観察では，スズ/ガラス

界面近傍のガラス表層で Sn 以外に濃度が増大している元素は検出されていない．Carlson[2]

らの本研究よりも低温(~450℃）で，印加電圧が高い(~100 V)条件で電気化学的にプロトンを

注入した研究では，アノード/ガラス界面から深さ 50 nm の非常に浅い領域で，ガラス中の酸

素濃度の減少が生じている．この酸素濃度の減少は，ガラス中の酸化物イオン（O2−）がアノ

ード/ガラス界面で電気化学的に酸化され（(2-12)式），ガラス系外へ排出される機構で説明さ

れている． 

 

O2− (glass) → 1/2 O2 (gas) + 2e− (external circuit via anode).    (2-12) 

 

SIMS で評価したガラスのスズ/ガラス界面近傍の酸素濃度の深さ方向の分布を Fig.2 -12 に示

す．4 V の直流電圧を印加したサンプルでさえ，スズ/ガラス界面近傍での酸素濃度の低下は

みられないことから，本研究の印加電圧や温度条件ではガラス中の酸化物イオンの電気化学

的な酸化は生じていないことがわかった． 

 

Table 2-2. Summary of the quantity of electricity passing through the external circuit, Qelec, the 

charge due to H+ injected, QH, and amount of Sn2+ injected, NSn, and its charge, QSn. 

Potential 

[V] 

Qelec 

[C cm−2] 

QH 

[C cm−2] 

NSn 

[mol cm−2] 

QSn 

[C cm−2] 
(QH

 + QSn) /Qelec 

1 0.60 0.04 3 ×10−7 0.07 0.18 

2 0.58 0.05 2 ×10−7 0.04 0.15 

3 0.66 0.05 4 ×10−7 0.08 0.19 

4 1.19 0.08 27 ×10−7 0.52 0.50 

*NSn was determined by EPMA in Fig.2-11 (a). 
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Figure 2-12. Depth profiles of 18O intensity normalized by 30Si intensity of SIMS measurement for the 

glasses after 4 V application together with that of the bulk glass. 

 

ここまでに，QHが Qelecよりも大幅に小さい理由として，プロトンの酸化反応以外の電極反応

の存在の可能性を検討したが，その乖離を十分に説明できる反応は見られなかった．そこで，

スズ/ガラス界面での電極反応以外の反応が関与している可能性を検討した．その結果，電圧

を印加してガラス中に電気化学的にプロトンや Sn2+イオンが注入されるのと同時に，ガラス

中の OH 基が (2-4)式で示される脱水縮合反応によるガラス外への放出が進むため，注入され

たプロトンの一部しかガラス中に残留していないことが，QHと Qelecの乖離の原因であると推

察した．(2-6)および(2-7)式で示すプロトン注入が Qelecに対して 100%の効率で進行した場合，

例えば 3 V の直流電圧を印加したときに注入されるプロトン量は 6.8 × 10−6 mol cm−2と計算さ

れる．この値は，バルクガラスの表面から深さ 400 μm までの領域に存在する OH 量の約 3 倍

に相当する．また，この量のプロトンがガラスから脱離することなく，ガラス表面から~ 400 

μm の深さまでガウス分布に従って拡散すると仮定すると，アノード/ガラス界面のガラス中

の OH 濃度はバルク部分の 6 倍以上に達する．水蒸気分圧(pH2O =10−5 ~ 10−4 atm)が低く，か

つガラス融液の粘度が低いフロートバスの環境下では，そのような高濃度の OH はガラス中

に残留できず，(2-4)式で表される脱水縮合反応によりガラス外へと脱離するに違いない．こ

のように，電気化学的にガラス中に注入されたプロトンの大部分が，電極反応を伴わない機

構でガラス外に脱離したことが，ガラス中に注入されたプロトン量と通電した電気量や Na の

減少量との乖離の原因であると結論される．以上から高温のガラスに電気化学的にイオンを

注入するプロセスでは，目的とする電気化学的反応だけでなく，競争的に進行する反応にも

留意する必要があることがわかった． 

Ishiyama ら[9]や Yamaguchi ら[4]はアノードからのプロトン注入によって，数 mol L−1 オー

ダーの高濃度のプロトンをリン酸ガラス中に注入している．彼らの研究では，プロトン注入
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は出発試料とするガラスの Tg より 100℃程度高い温度，すなわちガラス融液の相対的な温度

としては比較的低い温度で行われており，溶融ガラスの粘度は~107 Pa s と高いため，溶融ガ

ラス中での物質移動が抑制され，注入されたプロトンの脱水縮合によるガラス外への脱離が

抑えられているものと推察される．本研究で用いたバルクガラスの Tg は 530℃であり，実験

は Tg よりはるかに高い 1000℃で行っている．この温度での溶融ガラスの粘度は~104 Pa で，

脱水縮合反応によるガラスからの水の脱離とガラス内でのプロトンの移動が進行するのに十

分小さいため，注入されたプロトンの多くが脱離するのであろう．(2-6)および(2-7)式に従っ

て電気化学的にガラスにプロトンが注入される場合，プロトンが注入された領域では Na 濃

度が減少する．ただし，Fig.2-5 に示すようにフロートガラスの成形中にガラスの表層で生じ

る OH 濃度の低下は最大でも 0.04 mol L−1程度であり，注入されたプロトンの全てがガラス中

に残留する場合に生じるNaの減少量は，もともとガラス中に含まれるNaの濃度（10 mol L−1）

に比べて非常に小さい．そのため，例えば電圧印加を行う温度を下げるなどの条件の最適化

によって，注入したプロトンの脱離が生ずることなく，Na の減少量とプロトンの注入量が等

しくなる条件を見い出すことができれば，ガラス中のほかの成分に影響を与えずに OH 濃度

だけを制御できる手法として，本手法の有用性が増し，フロートガラス表層の OH 濃度制御

手法としての展開が進むものと期待できる． 

 

2.5 まとめ 

本研究では，フロート法で製造される板ガラスでは避けられないガラス表層の OH 濃度の

低下を抑制し，OH 濃度が均質なフロートガラスを提供する手法として，フロートバス内のス

ズ中に存在する水素を電気化学的に酸化し，プロトンとしてガラス中に注入することでフロ

ートガラス表層の OH 濃度を制御することを研究した．本研究で得られた知見は以下のとお

りである． 

(1) 1000℃の溶融スズ上のガラスに 3 V の直流電圧を印加することで，フロートバスのスズ

中の水素をプロトンとしてガラス中に注入でき，10 min という短時間の処理でガラス表

層から深さ~400 μm の深い領域までの OH 濃度をほとんど一定の濃度分布とすることが

できた．先行研究の Tg以下のガラスに電気化学的にプロトンを注入した例に対し，高温

で電気化学的処理を行うことで，低電圧かつ短時間でガラス表層の深くまでプロトンを

注入できることを実証した． 

(2) 高温(1000℃)では，電気化学的に注入したプロトンの多くが同時に起こる脱水縮合反応

によってガラスから脱離することがわかった．そのため，高温のガラスに電気化学的に

イオンを注入するプロセスでは，目的とする電気化学的反応だけでなく， 競争的に起こ

る反応にも留意する必要があることがわかった． 

(3) 印加電圧が 4 V を超えると，アノードとして使用するスズの電気化学的な酸化反応が起

こり，ガラス中に Sn が注入されることがわかった．本手法がガラス表層に Sn を注入す

る手法としても期待できることがわかった． 
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第 3 章 

 

電気化学的な Sn イオン注入による 

ガラス表層での多層構造の形成 

 

 

 

 

3.1 はじめに 

 フロートガラスのスズとの接触面側の表面には典型的に約 20 μm の深さまで Sn が侵入し

ている[1]．Sn が侵入したガラス表面は化学的・機械的特性が変化し，例えば化学強化ガラス

の製造工程での Na イオンと K イオンのイオン交換阻害[2]や，物理強化ガラスの製造工程で

ブルームと呼ばれる目に見えるしわの形成[3]など品質の不安定化を誘発する．一方，ガラス

中の Sn は熱膨張係数，硬度，密度，屈折率，光弾性定数[4,5]などの物性の変化や可視応答性

光触媒活性を発現[6]するといった特徴があるため，ガラス表層への Sn イオンの積極的な注

入によって，フロートガラスへの機能付与が期待できる． 

本章では Sn イオンの積極的な注入による板ガラスの高機能化を目指し，フロート法のガラ

ス成形温度域でガラス中に電気化学的に Sn イオンを注入し，その際に生じる現象の理解を目

的とした．本章は以下の 2 節で構成した．第 1 節では溶融スズをアノード，ガラス上に置い

たグラファイト板をカソードとして，1000℃で 10 V の直流電圧を 5 min 間印加したときのガ

ラス表層の組成，微細構造，相の変化を解析し，それらの変化が生ずるメカニズムを考察し

た．第 2 節では第 1 節の手法により形成するガラス表層の多層構造について，直流電圧の印

加電圧とその印加時間，電圧印加時の温度のパラメータが，多層構造の厚さや SnO2結晶の生

成挙動に与える影響を研究した． 
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第 3 章 1 節 

Sn イオン注入によってガラス表層に生じる現象の解析 

 

3.1.1 実験方法 

3.1.1-1 ガラスサンプル準備とガラスへの直流電圧印加処理 

 実験に用いたガラスサンプルはフロート法で作製した厚みが 10 mmのソーダライムシリケ

ートガラス（概略組成：72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol %), AGC 製）の両面を研磨

し，幅 40 mm，奥行 35 mm，厚み 7 mm としたものを用いた．調製の手順は第 2 章と同様で

ある． 

溶融スズをアノード，ガラス上に設置したグラファイト板をカソードとして，両電極に挟

まれたバルクガラスに 1000℃で直流電圧を印加した．使用したフロートバスを模擬できる装

置と実験の手順は，第 2 章と同様である．ただし，本章では第 2 章の実験で使用したものよ

り電流容量の大きい直流定電圧電源(TB35V36A, 松定プレシジョン製) を使用した．第 2 章で

4 V 以上の直流電圧の印加で Sn イオンの電気化学的な注入が生じることがわかっている．本

研究ではガラスへの Sn イオンの注入を加速するため，10 V の直流電圧を 5 min 間印加した． 

 

3.1.1-2 直流電圧印加後のガラスのキャラクタリゼーション 

直流電圧印加後のガラスサンプルの面内の中央部から板厚方向に沿って断面を切りだし，

断面方向の厚みが 1 mm となるように研削および研磨したのち，スズ/ガラス界面近傍のガラ

ス表層を光学顕微鏡（VHX-3000, Keyence 社製）と反射電子検出器(VE-R1, Keyence 社製)を備

えた走査型電子顕微鏡(SEM; VE-9800, Keyence 社製)を用いて断面方向から観察した．より微

細な領域の観察には電界放射型電子顕微鏡(FE-SEM; SU8030, 日立ハイテク社製)を用いて加

速電圧 15 kV, 電流値 10 μA の条件で観察した． 

直流電圧印加後のガラスの断面の深さ方向の元素濃度プロファイルは電子プローブマイク

ロアナリシス法（EPMA; JXA-8230, JEOL 社製）で評価した．プローブの電子線の加速電圧を

15kV，照射電流を 10 nA，プローブ径を 10 μm とした．直流電圧印加後のガラス表層の Si, Na, 

Mg, Ca, Al, Sn の濃度をスズ/ガラス界面から板厚方向に向かって 300 μm の深さまで，10 μm

間隔で測定した． 

直流電圧印加後のアノード側のガラス表層に生成した結晶相の同定には X 線回折（XRD; 

Smartlab, Rigaku 社製）を用いた．Ni フィルターにより Kβ 線を除去した Cu Kα 線（管電圧 40 

kV, 管電流 30 mA）を X 線源として，粉末 X 線回折パターンを測定した． 

 直流電圧印加後のガラス表層の微細構造を透過型電子顕微鏡（TEM; JEM-2010F, JEOL社製）

を用いて加速電圧 200 kV で観察した．さらに，微細構造の元素分布マッピングをエネルギー

分散型Ｘ線分光装置（EDS; Noran system 7, サーモフィッシャーサイエンティフィック社製）

で測定した． 
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直流電圧印加後のガラス中に含まれるスズの価数を，119Sn メスバウアースペクトルにより

室温で評価した．本研究では試料表面付近の情報が得られる内部転換電子メスバウアー分光

法（Conversion Electron Mossbauer Spectroscopy 法:CEMS）を用いた[7]．Ca119mSnO3から放出さ

れる γ 線を評価面に垂直に照射し，サンプルから放出された内部転換電子をガス比例計数管

（1% (CH3)3CH/99% He）で検出した．線源のドップラー速度範囲は 8 mm s−1とした．ドッ

プラー速度は 57Co(Rh)を γ 線源とし，-Fe 箔を標準試料として校正した．速度 0 mm s−1の基

準は CaSnO3（Sn4+）の吸収ピーク位置で決定した．得られたスペクトルをローレンツ曲線で

最小二乗フィッティングを行い，メスバウアーパラメーターを決定した． 

 

3.1.1-3 直流電界下のガラス中のイオン移動のシミュレーション 

直流電界下のガラス中のイオン移動を理解するために，先行研究[8]の手法を参考にして，

スズ/ガラス界面のガラス表層に形成される Na, Ca, Mg, Sn の濃度分布を数値計算によりシミ

ュレーションした．本研究ではガラスの厚み(7mm)に対して電極のサイズ(35 mm×40 mm）が

十分大きいため，電界は一次元的に印加されているとみなすことができる．この場合，電界

に沿って進むイオンの拡散は一次元的に進行するため，シミュレーションは 1 次元の系で行

った． 

静止したガラス融液中のイオンの拡散は，濃度勾配と電位勾配に従って進行する．イオン

種 i が電位 φ (V)の地点に置かれたとき，電位勾配に起因するイオン種 i の移動速度 viは, イ

オン種 i の移動度 ui (cm2 V−1 s−1)を用いて次の (3-1)式で表される． 

 

𝑣𝑖 = −𝑢𝑖
𝜕𝜑

𝜕𝑥
                      (3-1) 

 

濃度勾配による拡散も考慮すると，イオン種 i の流れを支配する移流拡散方程式は(3-2)式で

表される． 

 

𝜕𝐶𝑖

𝜕𝑡
+
𝜕(𝑣𝑖 𝐶𝑖)

𝜕𝑥
=
𝜕

𝜕𝑥
(𝐷𝑖
𝜕𝐶𝑖

𝜕𝑥
)           (3-2) 

 

ここで，Ci, Diはそれぞれイオン種 i の濃度(mol cm−3)および自己拡散係数(cm2 s−1)である．イ

オンの移動度 ui と拡散係数 Di は (3-3)式に示す Nernst-Einstein の式によって関係づけられ， 

(3-2)式中の viの項を拡散係数 Diで表すことができる． 

 

𝑢𝑖 =
𝑧𝑖𝑒

𝑘𝐵𝑇
𝐷𝑖                        (3-3) 
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ここで zi はイオン種 i の価数，e は電子素量(1.60×10−19 C)，kB はボルツマン定数(1.38×10−23 J 

K−1), T は絶対温度(K)である．また，イオンの移動による電流が発生してもガラス内の電気的

中性を満たすために，電流の連続の式 (3-4)式が成り立つ． 

 

𝜕𝐼

𝜕𝑥
= 0                        (3-4) 

 

ここで，I は電流密度(A cm−2)を表す． 

さらに，電圧印加中に流れる電流密度 I は (3-5) 式で表される． 

  

ここで，F はファラデー定数 (96485 C mol−1)である． 

 (3-1)~(3-3)式及び (3-1)と(3~5)式を整理した 2 つの式を，未知数である電位 φ および濃度 Ci

について有限体積法を用いて式を離散化することで数値的に解いた．初期条件として，各々

のイオン種の初期濃度はバルクガラス中の濃度とした．すなわち，任意の点 x および時間 t の

イオン種 i の濃度を Ci (x,t)としたとき，CNa(x,0) = 8.4, CCa(x,0) =3.4, CMg(x,0) =2.2, CSn(x,0) =0 で

ある．境界条件として，アノード/ガラス界面からのガラスへの Sn2+イオンの流入と，カソー

ド/ガラス界面でのガラスからの Na+イオンの流出のみを考慮した．Na+の流出速度と Sn2+の流

入速度は界面間の濃度差に比例すると仮定し，ガラス外の濃度は時間に関係なく一定の値と

した．アノードである溶融スズ中の Sn2+イオンの濃度はバルクガラス中に存在する修飾カチオ

ンの総電荷に相当する濃度(9.8)，カソードとなるグラファイト板中のNa+イオン濃度は 0とし，

比例定数は実験後のサンプルで実測された濃度プロファイルに合うように決定した．シミュ

レーションに使用した各イオンの拡散係数の値は Table 3-1 に示すとおりで，1000℃における

ソーダライムシリケートガラスの Na, Ca, Sn の拡散係数の報告値を用いた[9-11]．Mg につい

ては 1000℃でのガラス中の拡散係数の報告例がないため，数値シミュレーション上で電圧印

加実験後のガラス表層の Mg 濃度プロファイルの測定結果とよく一致する拡散係数の値を探

索し，Ca の値に対して 0.95 倍の値とした．本研究では計算の単純化のために，拡散係数の濃

度依存性は考慮していない． 

  

 =     𝑖 𝑣𝑖  𝐶𝑖 − 𝐷𝑖
 𝐶𝑖
  

 

𝑖 1

(3-5)
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3.1.2 実験結果 

3.1.2-1 直流電圧印加後のガラスの外観とガラス表層の組成分布 

Fig.3-1 に直流電圧印加前後のガラスの外観を示す．直流電圧印加前のバルクガラスは無色

透明であったのに対し，1000℃で 10 V の直流電圧を 5 min 印加することで，スズ面（アノー

ド）側のガラス表面が淡黄色に着色した． 

 

Figure 3-1. Appearance of the glass (a) before and (b) after applying a DC voltage of 10 V for 5 min at 

1000°C. 

 

Fig.3-2 に直流電圧印加をしたガラスのスズ面（アノード）側の表層の断面の観察像を示す．

Fig. 3-2(a)の光学顕微鏡像では，直流電圧印加後のガラスのアノード側表層に光学的に見え方

が異なる 4 つの層が確認された．第 1 の層はスズ/ガラス界面から約 15 μm までの深さの白色

に見える層，第 2 の層はスズ/ガラス界面から 15~60 μm の領域の淡黄色に着色した層，第 3

の層はスズ/ガラス界面から 60~110 μm の深さの白色に見える層，第 4 の層はスズ/ガラス界

面から 110 μm~以上の深部の層である． 

Fig.3-2(b)の反射電子 (BSE; Back scattered electron) 像では，第 1 層内に高輝度の点が観測

され，この領域では周辺の領域より重い元素を含んだ粒子の存在が示唆される．第 2 層では，

(b)

10mm

(a)

10mm

Table 3-1. Diffusion coefficient, D, mobility, u, for respective ionic species considering in 

the present simulation in soda-lime silicate glass at 1000°C. 

Species D [cm2 s−1] u [cm2 s−1 V−1] Reference 

Na+ 3.4×10−6 3.1×10−5 9 

Ca2+ 2.1×10−8 3.8×10−7 10 

Mg2+ 2.0×10−8 * 3.6×10−7 --- 

Sn2+ 7.9×10−10 1.4×10−8 11 

*Because the diffusion coefficient of Mg2+ in soda-lime silicate glass at 1000°C is not 

reported, 0.95 times smaller value than Ca2+ is assumed  
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第 1 層に観察されたような輝度のむらは見られず，輝度が一様な像となっている．ただし，

この層の輝度は第 3, 4 層よりも高いため，第 2 層には第 3, 4 層よりも高濃度の重元素が含ま

れていることを示している．この高輝度領域の深さは Fig.3-2(a)で淡黄色に着色した領域の深

さと一致していることから，この着色は重元素の存在と関係があると推察される．第 2 層と

第 3 層の境界では，明確な輝度の違いが確認され，第 3 層より深い領域では重元素の濃度は

低いことが示唆された．第 3 層では Fig.3-2 (a)の光学顕微鏡像で他の領域と異なる白く見える

領域を有していたが BSE 像では輝度は一様であり，第 3 層内の平均的な組成は一様であると

推察される．第 4 層も Fig.3-2 (b)から第 3 層と同様に輝度に明確な変化はなく，一様な組成の

領域といえる． 

 

Figure 3-2. Cross-sectional views near to the glass/tin interface of the glass after applying a DC voltage 

to the sample, showing the (a) optical microscopy and (b) backscattered electron images. 

 

Fig.3-3 に直流電圧印加後のガラスのスズ/ガラス界面近傍の元素濃度の深さ方向プロファ

イルを示す．ガラスの網目形成酸化物である Si, Al の濃度は深さによらずほとんど一定であ

り，電圧印加前後で濃度の深さプロファイルにほとんど変化は見られなかった． 

ガラスの網目修飾酸化物のうち，Na2O は 1 価のカチオンである Na+を含む．Na はガラス内

部のバルク部分の濃度が 8.4at%であるのに対し，第 1 層と第 2 層内ではほとんどゼロであっ

た．第 3 層と第 4 層に相当する 60~200 μm の領域の Na 濃度は，スズ/ガラス界面から離れる

につれて徐々に増加し，200 μm より深い領域ではもとのバルクガラスと一致し，一定であっ

た． 

2 価カチオンを含む網目修飾酸化物 CaO, MgO の構成元素である Ca と Mg の濃度は，第 1

層ではほとんどゼロで，第 2 層ではそれぞれ~1at%程度であった．第 3 層ではバルク部分の濃
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度よりも高くそれぞれ 6at%, 4at%程度で，深さに依らずほぼ一定であった．第 4 層ではスズ/

ガラス界面からの深さが増すにつれて濃度が徐々に減少し，Ca の場合は 200 μm 程度, Mg の

場合はそれよりわずかに浅い 130 μm 程度でバルクガラスと同じ濃度となった． 

スズ/ガラス界面に近い第 1, 2 層ではバルクガラス中には含まれない Sn が 7~9 at%という高

濃度で存在した．一方，スズ/ガラス界面から 60 μm よりも深い領域の第 3 層，第 4 層では Sn

は観測されなかった．Fig.3-2(b)の BSE 像において第 1 層と第 2 層の輝度が高かったのは，電

圧印加後のガラス表層に Na, Ca や Mg より原子番号の大きい Sn が高濃度で存在しているた

めと結論される． 

 

 

Figure 3-3. Depth profiles of the concentration of constituent elements in the glass after DC voltage 

application determined by EPMA. The dashed lines indicate the concentrations of respective elements 

in the bulk glass.  

 

3.1.2-2 各層のキャラクタリゼーション 

(1) 第 1 層のキャラクタリゼーション 

 Fig.3-4(a)に直流電圧印加後のガラスのスズ面（アノード）側の表面の XRD パターンを示

す．2θ~25°を中心としたハローピークとともに，5 つのシャープな回折ピークが観測された．

それらの 5 つのピークは Fig3-4(c)に示すように酸化スズ（SnO2, cassiterite: ICDD No. 01-077-

0449）のそれらと一致したことから，直流電圧印加後のガラス中にはルチル型構造の SnO2結

晶(cassiterite)が生成していることが明らかとなった．直流電圧印加後のガラスサンプルをフッ

酸水溶液に浸漬して，化学エッチングによってガラス表層の 20 μm 程度を除去した表面の
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XRD パターン(Fig.3-4(b))では SnO2 の回折ピークは観測されない．このことは，SnO2 結晶は

スズ/ガラス界面から深さ 20 μm 未満の領域，すなわち，第 1 層に存在していることを示して

いる．従って，Fig.3-2(b)の BSE 像で第 1 層に観測された高輝度の点は粒子状の SnO2 結晶で

あると結論付けられる． 

 

 

Figure 3-4. XRD patterns of (a) the glass after applying a DC voltage to expose the glass/tin interface, 

(b) the glass after removing a region of < 20 μm in depth from the glass/tin interface via chemical etching, 

and (c) the SnO2 crystal (cassiterite), taken from the database of the International Center for Diffraction 

Data (ICDD; No. 01-077-0449). 

 

 Fig.3-3 で示した EPMA による元素の深さ方向プロファイルにおいて，スズ/ガラス界面か

ら 10 μm の測定点が第 1 層に相当する．第 1 層では Sn だけでなく，Si や Al も検出されてい

ることから，第 1 層は酸化スズ(SnO2)結晶だけで構成されているわけではない．Fig.3-5 に FE-

SEM で第 1 層を詳細に観察した BSE 像を示す．Fig.3-5(a)では低輝度で均質なマトリックス

中に SnO2 粒子と思われる高輝度な点状粒子が分散している様子が観察され，第 1 層は SnO2

粒子がガラスマトリックス中に分散した，いわゆる結晶化ガラス層であることを示している．

Fig.3-5(b)は第 1 層のスズ/ガラス界面近傍を詳細に観察した像で，SnO2 結晶はスズ/ガラス界

面から 0.5 μm 以内の最表層領域(Outermost surface layer)では観測されないことから，SnO2結

晶はスズ/ガラス界面ではなくガラス内部で生成しているものと推察される． 
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Figure 3-5. (a) Cross-sectional BSE image of the glass in the region close to the glass/tin interface after 

applying a DC voltage and (b) a magnified image corresponding to the area indicated by the pink square 

shown in (a). 

 

Fig.3-6(a)に直流電圧印加後のガラスのスズ面（アノード）側の表面の 119Sn メスバウアース

ペクトルを示す．スペクトルのカーブフィッティングにより決定したメスバウアーパラメー

ターを Table 3-2 に示す．Fig.3-6(a)のスペクトルでは，同位体シフト(IS)が 0 mm s−1付近の Sn4+

に帰属される吸収と，IS が 3 mm s−1付近の Sn2+に帰属される吸収がそれぞれダブレットとし

て観測された [6,12-14]．これは，第 1 層には Sn2+と Sn4+が共存していることを示している．

Fig.3-4 の XRD パターンで，SnO などの Sn2+を含む結晶の回折ピークは観測されなかったこ

とから，第 1 層の Sn2+はガラスマトリックス中に溶けているものと推察される．第 1 層には

Si, Al が含まれるという EPMA の観察結果と合わせると，第 1 層はスズ/ガラス界面から 0.5 

μm までの最表層を除き，SiO2−SnO−Al2O3ガラスマトリックス中に SnO2結晶が分散した結晶

化ガラスであると結論される． 

500nm0.5μm

glass/tin interface
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3μm15μm
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Figure 3-6. Mössbauer spectra obtained via a CEMS method of (a) the glass after applying a DC voltage 

to expose its glass/tin interface and (b) the glass after removing a region of ~20 μm from the glass/tin 

interface via chemical etching. 
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Table 3-2. Mössbauer parameters of the spectra shown in Figure 3-6, determined from curve fitting 

of the data. 

Specimen 
Valence 

state of Sn 

Isomer 

shift 

(mm s−1) 

Quadrupole 

splitting 

(mm s−1) 

Line width 

(mm s−1) 

Area ratio 

(%) 

The glass after DC 

voltage application 

exposing the glass/tin 

interface 

Sn4+ −0.03 0.51 0.74 50.0 

Sn2+ 3.08 2.12 1.00 50.0 

The glass after 

removing the region of 

~20 μm depth from the 

glass/tin interface by 

chemical etching 

Sn4+ −0.10 0.63 0.65 3.8 

Sn2+ 3.11 2.10 1.00 96.2 
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(2) 第 2 層のキャラクタリゼーション 

Fig.3-4(b)に示す直流電圧印加後のアノード側のガラス表層の約 20 μm を化学エッチングに

よって除去した表面の XRD パターンでは，2θ~25°を中心としたハローパターンのみが観測さ

れた．これは，第 2 層はアモルファス相だけで構成されていることを示している．XRD を測

定した試料と同様に，第 2 層を表面に露出した試料のメスバウアースペクトル（Fig.3-6(b)）

では，第 1 層と同様に Sn4+(IS~0 mm s−1)と Sn2+(IS~3 mm s−1 )に帰属されるダブレットがそれ

ぞれ観測されたが，Sn4 の吸収は Sn2+の吸収に比べて小さい．それぞれのピーク面積 A の比

は A(Sn2+):A(Sn4+)=96.2:3.8 であった．室温における Sn2+の γ 線の無反跳分率は Sn4+に比べて

1/2~1/3 程度[13,14]であるため，第 2 層に存在する Sn の 98%以上は Sn2+であるといえる． 

 Fig.3-3 に示した EPMA による組成分析結果から，第 2 層は約 25at%の Si，約 8at%の Sn と

1at%程度の Al, Ca, Mg を含むため，概略組成が 72SiO2−22SnO−3CaO−2MgO−1Al2O3 (mol%)

のガラス相で構成されていると結論付けられる． 

 

(3) 第 3 層のキャラクタリゼーション 

Fig.3-7 (a)に第 3 層の領域の微細構造を TEM で観察した明視野像を示す．低輝度のマトリ

ックス中に分布する高輝度のひも状の組織が観察され，いずれも 200 nm 程度の幅で高輝度相

と低輝度相の 2 つの相が三次元的に絡み合うスピノーダル分相組織を形成している．Fig.3-

2(a)の光学顕微鏡像で第 3 層の領域が白く着色したように観察されたのは，このような微細構

造中の 2 つの相の境界で，2 相の屈折率差に起因する光の散乱が生じたためであろう．Fig.3-

7(b)に，より高倍率で観察した明視野像と，それと同じ視野で取得した元素マッピング像を示

す．元素マッピング像から，明視野像で観察される高輝度の領域は Si 成分に富み，低輝度の

領域は Ca, Mg 成分に富んだ相であることがわかる．つまり，第 3 層に形成した分相は SiO2-

rich 相と(Ca, Mg)O-rich 相である． 

Fig.3-3 の電圧印加後のガラス表層の濃度プロファイルに示すように，第 3 層の平均組成は

70SiO2−16CaO−12MgO−1Na2O−1Al2O3(mol%)で，バルクガラスであるソーダライムシリケート

組成から Na が大幅に減少し，その代わりに Ca, Mg が増加した組成である．このうち，1at%

以下の少量しか含まない Na2O, Al2O3 を除外し，第 3 層が SiO2−CaO−MgO の 3 成分で構成さ

れるとみなすと，第 3 層の平均組成は 72SiO2−16CaO−12MgO (mol%)と計算される．この組成

のガラスの分相開始温度は 1700℃と非常に高く[15]，SiO2-rich 相と(Ca,Mg)O-rich 相の 2 相へ

と自発的に分相する組成である．そのため，第 3 層は直流電圧の印加で，ガラス中の Na の減

少とCa, Mgの濃縮が生じ，自発的な分相を引き起こす組成へと変化したことで形成した SiO2-

rich 相と(Ca, Mg)O-rich 相のスピノーダル分相ガラス層であると理解される． 
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Figure 3-7. (a) Bright-field TEM image of the third layer of the glass after DC voltage application.  

(b) Magnified image and its elemental composition mapping generated by EDS. 

 

(4) 第 4 層のキャラクタリゼーション 

第 4 層の領域では，第 1 層~3 層で 3at%以下に減少していた Na 濃度が，スズ/ガラス界面か

ら離れるにつれて増加し，深さ 200 μm でバルクガラスの濃度に回復する Na 濃度の傾斜が存

在する．また，第 3 層でバルクガラスよりも増加していた Ca と Mg 濃度が，スズ/ガラス界

面から離れるにつれて減少し，バルク部分の濃度に漸近する領域でもある．このような Na, 

Ca, Mg の組成傾斜は存在するものの，Fig.3-2 の光学顕微鏡像や BSE 像では結晶の生成や分

相，着色は観測されていない．従って第 4 層は，Na, Ca, Mg の濃度が深さにより連続的に変

化する傾斜組成を有するガラス相と言える． 

 

3.1.3 考察 

3.1.3-1 直流電界下のガラス中のイオン移動 

 Fig.3-8(b)は，電圧印加によって誘起された Na, Mg, Ca および Sn イオン（以下，これらの

イオンを総称して可動カチオンと記す）の移動の後，すなわち，Fig.3-8(a)に示したある深さ

での元素濃度(Fig.3-3 と同一)から算出した可動カチオンの総電荷(Qc)を示す．任意の深さ x に

おける総電荷(Qc,x)は (3-6) 式から算出した． 

        

ここで Ci,xは深さ x におけるイオン種 i ( i= Na+, Ca2+, Mg2+, Sn2+)の濃度(at%), ziはイオン種 i の

価数を表す．第 2 層～第 4 層では Sn の注入や Na, Ca, Mg の移動によってそれらの濃度がバ

ルクガラスと大きく異なるにもかかわらず，Qcの値は約 20 とバルクガラスと同等で，深さに

よらずほとんど一定であった．これに対し，スズ/ガラス界面に最も近い第 1 層では Qcの値が

15 程度であり，第 2 層～第 4 層やバルクガラスより小さい値となった．3.1.2 で述べた通り，

第 1 層中には Sn2+と Sn4+の価数が異なる Sn がそれぞれ存在しているが，図中の黒丸(●)で示

した Qc は全ての Sn イオンが Sn2+であるとして算出しているため，共存する Sn4+の影響で過

小評価されている．メスバウアー分光から，第 1 層に存在する Sn のうち 30%程度が Sn4+とし

1μm

(a) O

200nm

Al

200nm

Si

200nm

Mg

200nm

Ca

200nm

(b)

200nm

    𝑥 = 𝐶𝑖  𝑥   𝑖
𝑖

(3-6)
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て存在することがわかっている．そのため，これを考慮し第 1 層の Qc の値を再計算すると，

第 2 層～第 4 層やバルクガラスと同程度の値の約 20 となった（図中の青四角(□)）．電圧印加

によりイオンの移動が生じた第 1 層～第 4 層の Qcが一定の値であり，かつ，この値がバルク

ガラスのそれと同じであるという結果は，ガラス中では酸化や還元は生じておらず，可動カ

チオン同士がその場所での電気的中性を保ちつつ位置を入れ替えていることを示している．

つまり，1000°C における溶融ガラスは，Na+, Ca2+, Mg2+, Sn2+イオンが移動する単純な電解質

として働き，酸化還元反応は電極でのみ生じていると理解できる． 

第 2 章では印加電圧が 4 V 以下の条件で電圧を印加し，アノードである溶融スズ中の水素

が酸化され，ガラス中にプロトンが注入されることを示した．Fig.3-8(c)に，本節の実験条件

（1000℃, 10 V を 5 min 印加）で直流電圧を印加したガラスのアノード側表層の OH 濃度プロ

ファイルを示す．OH 濃度は深さにより濃淡が生じているものの，その変化(<0.1at%)は Na, Ca, 

Mg, Sn の濃度変化(3~ 9at%) に比べて非常に小さく，ガラス中のプロトンの移動が Qcに与え

る影響は無視できる．そのため，以下の議論ではプロトンの移動は考慮しない． 

Table 3-1 に示したように，ソーダライムシリケートガラス中の可動カチオンの移動度 uiは

イオン種により異なるため，直流電圧を印加した場合，全イオンが一斉にそろって移動する

わけではなく，各イオンの移動度によって移動速度に違いが生じる．この考えに基づくと，

電圧印加下のソーダライムシリケートガラス中のイオンの移動過程は以下のように説明でき

る．本研究で用いたガラス中に存在する可動カチオンの中で最も移動度の大きい Na+イオン

は，カソードでの電極反応である Na+イオンの還元によって生じたガラス内の電荷の不均衡

（負電荷の過剰）を補償するために，電位勾配に沿ってアノード側からカソード側に向かっ

て移動する．アノードからは Na+イオンが供給されないため，ガラス中に電流を流し続ける

と，アノード近傍の Na+イオンは欠乏する．Na+イオンの欠乏によって生じる負電荷を補償す

るために，Na+イオンの次に移動度が大きい Ca2+イオンと Mg2+イオンがカソードに向かって

動き始める．Ca と Mg はもともとバルクガラス中にそれぞれ 4at%および 2at%程度含まれて

いるため，Na+イオンが欠乏した領域では，アノード側から移動してきた Ca2+イオンと Mg2+

イオンに相当する分だけ Ca と Mg の濃度は増加する．このようにして，第 3 層や第 4 層のよ

うな Na 濃度が減少した領域では Ca と Mg の濃度がもとのバルクガラスよりも高い領域が形

成される． 
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Figure 3-8. (a) Depth profile of mobile cation after DC voltage applied glass at 1000℃ with a voltage 

of 10 V for 5 min and (b) integrated charge, Qc, associated with mobile cations and (c) OH concentration, 

COH. 

 

 

Na+イオン，Ca2+イオンや Mg2+イオンがカソードに向かって移動することで生じたアノード

近傍でのカチオンの不足は，アノードであるスズが電極反応によって酸化され Sn2+イオンと

してガラス中に注入されることで補償される．Sn2+イオンは Ca2+, Mg2+イオンより移動度が小

さいため，ガラス中で Ca や Mg を追い越して Na+イオンの抜けた電荷欠乏サイトを直接補償

することはない．結果として，第 1 層や第 2 層のように Sn 濃度が高く Na, Ca, Mg の濃度は

ほぼゼロとなる層が形成される．このようなアノード/ガラス/カソード間で起こるイオンの移

動と酸化還元反応を Fig.3-9(a)に模式図として示す． 
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Figure 3-9. Schematic drawing of (a) the ion migration and redox reaction at both electrodes during the 

application of the DC voltage and (b) the formation of the first layer involving the SnO2 crystalline 

phase, where R2+ represents the Ca2+ and Mg2+ ions. 

 

直流電圧の印加によって生じるガラス中の可動カチオン濃度の深さ方向の分布がイオン種

毎の異なる移動度に起因するという推察は，以下の数値シミュレーション結果からも支持さ

れる．Table 3-1 で示した移動度（拡散係数）を用いて，ガラス中に形成される可動イオンの

濃度プロファイルをシミュレートした結果を Fig.3-10 に示す．図中の実線はシミュレーショ

ン結果，プロットは EPMA の測定結果(Fig.3-3)を示す．実験的に観測された第 1 層，第 2 層

における Na, Ca, Mg の減少と高濃度の Sn の存在，第 3 層での Na の減少と Ca, Mg の濃縮，

第 4 層での Na, Ca, Mg の濃度のバルク部分の濃度への漸近などの特徴的な濃度プロファイル

が数値シミュレーションでよく再現されている．数値シミュレーションでは，各可動イオン

は移動度の違いだけで区別されているため，電圧印加後にアノード側のガラス表層に現れた

Na, Ca, Mg, Sn の濃度プロファイルは，各可動イオンの移動度の違いがもたらしたものと結論
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される．Fig.3-10 では第 3 層の数値シミュレーションによる Na 濃度が実験サンプルのそれよ

りも高いなどのわずかな乖離が見られるが，第 3 層で生じた分相の影響や各可動イオンの移

動度の濃度依存性を考慮することでより精度よく濃度プロファイルを再現できるはずである．  

 

Figure 3-10. Depth profiles of the concentration of Na, Mg, Ca and Sn in the glass after voltage 

application. Solid lines indicate the profiles obtained by the numerical simulation, and closed dots 

indicate the profiles determined by EPMA (Fig. 3-3).  

 

3.1.3-2 SnO2結晶および多層構造の形成メカニズム 

前項の Fig.3-10 の数値シミュレーションで示した通り，直流電圧印加後のガラスのスズ面

（アノード側）表層の特徴的な濃度プロファイルの形成は各可動イオンに固有の移動度の違

いによってその大部分を説明できる．しかし，前述のシミュレーションだけでは Sn が注入さ

れたスズ/ガラス界面から深さ 60 μm までの領域が，Fig.3-5 に示す最表層領域，第 1 層および

第 2 層の 3 つの層に分かれることや，第 2 層中に Ca, Mg が 1at%程度存在することを説明で

きない．それらを説明するメカニズムとして，まずは第 2 層中の Ca, Mg が残るメカニズムを

以下のように考察する． 

電圧印加開始直後の初期段階では，アノードから注入された Sn2+イオンによる Na+, Ca2+, 

Mg2+イオンの置換はスズ/ガラス界面の近傍でのみ進行し，カソード側に向かって動く Na+, 

Ca2+, Mg2+イオンの量はそれほど多くはない（Fig.3-11(a)）．電圧の印加を継続すると，Sn2+イ

オンによる Na+, Ca2+, Mg2+イオンの置換が更に進行し，アノード近傍の Na, Ca, Mg の濃度は

時間とともに減少し，Sn の濃度は時間とともに増加する．その結果，前項で述べた通り Ca2+

と Mg2+の移動度が Na+より小さいことに起因して，スズ/ガラス界面から少し離れた領域では

Na の濃度減少と Ca と Mg の濃縮が生じる（Fig.3-11(b)）．この現象が時間とともに進行し，

Na の減少と Ca, Mg の濃縮が進むことでガラスの平均組成が SiO2−Na2O−CaO−MgO−Al2O3系
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の不混和域組成となった深さから，SiO2-rich 相と(Ca,Mg)O-rich 相へのスピノーダル分解（分

相）が生じ始める（Fig.3-11 (c)）．スピノーダル分解による分相を形成した結果，SiO2-rich 相

中と，(Ca, Mg)O-rich 相に存在する 2 種類の Ca と Mg が現れる．シリケートガラス中のアル

カリイオンやアルカリ土類成分の拡散係数（移動度）は，SiO2 濃度，すなわち，ガラスのネ

ットワーク構造に強く依存し[16-18]，例えば，88.6SiO2−11.4Na2O の組成のガラス中の Na の

拡散係数は 65.9SiO2−34.1Na2O のガラスと比較して 1 桁以上小さく，SiO2 濃度が高いほど移

動しにくい．つまり，第 3 層では，大部分の Ca, Mg は(Ca, Mg)O-rich 相中に存在し，その移

動度は Sn2+よりも大きいが，SiO2-rich 相中に存在する少量の Ca2+, Mg2+は Sn2+よりも移動度が

小さくなるということは十分想定される．この場合， (Ca, Mg)O-rich 相中の Ca2+, Mg2+は電界

印加によって移動度の序列に従ってカソード側に移動し，アノード側から移動してきた Sn2+

に置換されるのに対し，Sn2+より移動度の小さい SiO2-rich 相中の Ca2+, Mg2+はカソード側へ移

動できず第 2 層中に取り残される．このように考えると，Fig.3-3 で示したような少量の Ca, 

Mg が第 2 層に残存する現象が理解できる． 

 

Figure 3-11. Depth profiles of the concentrations of Na (red lines), Ca (green lines), Mg (blue lines), 

and Sn (orange lines). Depletion of Na, Ca, and Mg, and injection of Sn around the glass/tin interface 

and condensation of Ca and Mg in the region a short distance away from the glass/tin interface, 

developing from (a) to (c). 
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次いで，第 1 層の SnO2 結晶の生成メカニズムを考察する．SnO2 結晶の生成については以

下の観察結果が形成メカニズムの解明に重要なヒントを与えているはずである． 

i )スズ/ガラス界面から 0.5 μm 以内の再表層領域には SnO2結晶は存在しないため，SnO2は

再表層領域と第 2 層の界面で生成し，その後第 1 層と第 2 層の界面で成長が進行する． 

ii) SnO2結晶を含まない第 2 層には~1at%程度の少量の Ca, Mg を含むのに対し，SnO2結晶

が存在する第 1 層中には Ca, Mg がほとんど含まれない． 

このことは，第 2 層中に存在する移動度の小さい Ca2+, Mg2+のカソード側への移動が，それ

が移動した後のガラス，すなわち第 1 層での SnO2結晶の生成に関与していることを強く示唆

している．第 2 層中の移動度が小さい Ca2+や Mg2+がカソードに向かって移動するには，それ

よりさらに移動度の小さいカチオンが電荷補償のためにアノード側から供給されること，さ

らに SnO2 結晶を生成するには 4 価の Sn の存在が必要であることから，Sn4+イオンがその候

補として挙げられる．Sn4+の移動度はその大きな電荷のため，Sn2+や Ca2+, Mg2+よりも小さい

ことも合理的に説明できる．このような観察結果に基づき，SnO2結晶の生成メカニズムとし

て，電気化学的にガラス中に注入された Sn4+イオンが，第 2 層中に残存する移動度の小さい

Ca2+, Mg2+イオンと置き換わるときにガラスの骨格構造の再構築が生じ，SnO2結晶として析出

したものと推察した．Fig.3-10(b)にこのような SnO2 結晶の形成メカニズムを模式的に示す．

ここで示した第 1 層の SnO2結晶生成メカニズムはあくまで推察の域にあるが，第 1 層中のガ

ラスマトリックス中のケイ酸塩ガラスネットワークの重合度が第 2 層よりも高いこと，SnO2

結晶が観察されない最表面領域での Sn4+の存在とその濃度，第 1 層で生成した SnO2結晶と第

2 層から第 3 層へ移動した Ca2+, Mg2+との量的関係などを明らかにすることで，より詳細に理

解される．これらの解明は本論文で残された課題として，以降の研究に譲る． 

 

3.1.3-3 Sn イオンを注入したガラスの機能と工業プロセスとしての期待 

3.1 で述べた通り，Sn の侵入によってガラス表層の様々な物性が変化する．通常のフロー

トガラスに見られるスズ/ガラス界面から浅い領域（概ね~20 μm）での低濃度（~1.5at%）の Sn

の侵入[1]とは異なり，本研究の手法では 10 V の直流電圧をわずか 5 min 印加することで，ス

ズ/ガラス界面から 60 μm の深さまで 7−9at%という高濃度の Sn が注入される．7−9at%の Sn

濃度は光学的もしくは光化学的な機能を発現するガラス[4,5]と比べるとわずかに少ないが，

Sn イオンの注入量は Na+, Ca2+, Mg2+などの網目修飾カチオンの濃度で調整できることを考慮

すると，バルクガラスの組成を変更することで，より高濃度の Sn イオンの注入も原理上可能

で，光学的，光化学的機能を付与することは十分可能である．さらに，1000℃での電気化学

的な Sn イオン注入には，単にガラス中の Sn 濃度を増加させるだけでなく，ガラス内部の組

成の変化に伴う分相や結晶化などの相変化が起こるという特徴があり，ガラスと異種材料の

複合体の作製手法ともなりうる．ガラス‐セラミックス複合体の代表例である結晶化ガラス

は，ガラス中に析出した高靭性の結晶がクラックの進展を阻害し，破壊強度の向上を実現し

た例[21]など，多様な機能をもつ[19-22]．以上から，本手法はガラス組成の変化に起因する物

性の変化による機能化だけでなく，ガラスの相変化が生じたことによる複合材料としての機
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能化という幅広い変化のバリエーションを持つガラス表面改質技術として期待できることが

明らかとなった． 

 

3.1.4 まとめ 

本節では，フロートガラスの成形過程を模擬し，溶融スズ上の 1000℃のソーダライムシリ

ケートガラスに直流電圧を印加し，ガラス中に電気化学的に Sn イオンを注入した際に生じる

ガラス表層の組成および相の変化を研究した．得られた知見は以下のとおりである． 

(1) Sn イオンの注入によって, ガラス中のネットワーク修飾カチオンである Na, Ca, Mg の移

動による組成の変化とそれに伴う SnO2 結晶析出, 分相などの相変化が起こり，ガラス表

層にそれらの層から成る多層構造を形成することがわかった． 

(2) 多層構造の形成は, 電界下のイオンが移動度の序列に従って移動することに起因する．そ

のため，「イオンの移動度」が高温の電界下のガラスに起こる現象を制御する上で重要な

パラメータであり，注入するイオンとガラスを構成する成分のイオンの移動度の序列を考

慮してプロセスを設計することで，ガラス中の組成の濃度分布や相の制御が可能となる． 

以上から，本研究で検討した高温での電気化学的なカチオン注入は，ガラスへのイオン注

入による組成の変化だけにとどまらず，それに伴うガラス中の相変化も生じるユニークなガ

ラスの改質技術であることがわかった．ガラス中での結晶生成や分相などの相変化は，本研

究のようにガラス転移温度以上の粘度が低く，ガラス構造の再構成が起こりやすい条件下で

行うことで生じた特徴的な現象である．このような現象が生じるメカニズムに基づくと，注

入するイオンと母ガラスを構成する成分のイオンの移動度の組み合わせによって，ガラス中

の相変化の制御が可能となり，本研究の技術が多様な機能を持つガラスの創製を可能とする

表面改質技術として期待できることを示した．  
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第 3 章 2 節 

Sn イオン注入条件とガラス表層の多層構造の形成挙動 

 

3.2.1 はじめに 
第 2 節では，第 1 節で明らかにした電気化学的な Sn イオン注入によってガラス表層に

形成する多層構造の形成挙動の理解を目的として，直流電圧の印加電圧，印加時間，Sn

イオンの注入温度のパラメータが多層構造の形成に与える影響を研究した．これは，本

研究の手法を工業プロセスとして導入するための具体的なプロセス設計を行う上で重要

な知見となる．本節に記載の実験結果はこれまでに非公開であり、今後指導教員との共

著論文の投稿を予定していることから、本節の内容は実験方法と結果のまとめの記載に

留める。 

 

3.2.2 実験方法 

3.2.2-1 ガラスサンプル準備とガラスへの直流電圧印加処理 

実験に用いたガラスサンプルはフロート法で作製した厚みが 10 mm のソーダライムシ

リケートガラス（概略組成：72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol %)，AGC 製）の両

面を研磨し，幅 40 mm，奥行 35 mm，厚み 7 mm としたものを用いた．調製の手順は第 2

章と同様である． 

溶融スズをアノード，ガラス上に設置したグラファイト板をカソードとして，両電極

に挟まれたバルクガラスに直流電圧を印加した．使用したフロートバスを模擬できる装

置と実験の手順は，第 3 章 1 節と同様である．ただし，印加電圧を 0~30 V，電圧印加時

間を 10~300 s，電圧を印加する温度を 600~1000℃の範囲で変更した．電圧印加を行う温

度が 1000℃よりも低い場合は，フロートバスの温度を 1000℃まで昇温し，1000℃で溶融

スズとガラスを接触した後，目的の温度まで 3 min で降温し，目的の温度に到達後，炉内

温度の安定化のために 3 min 待ったのちに電圧印加を開始した．所定の条件で電圧を印

加したのち，ガラスの温度を 600℃まで降温し，600°C に到達した時点でガラスをスズか

ら引き上げ，チャンバー上方の非加熱領域で室温まで冷却した． 

 

3.2.2-2 直流電圧印加後のサンプルのキャラクタリゼーション 

直流電圧印加後のガラスサンプルの面内の中央部から板厚方向に沿って断面を切りだ

し，断面方向の厚みが 1 mm となるように研削および研磨したのち，スズ/ガラス界面近

傍のガラス表層をデジタルマイクロスコープ（VHX-3000, Keyence 社製）用いて断面方

向から観察した． 



49 

 

直流電圧印加後のガラスの断面の深さ方向の元素濃度プロファイルは電子プローブマ

イクロアナリシス法（EPMA; JXA-8230, JEOL 社製）で評価した．測定条件は第 3 章 1 節

と同様である． 

直流電圧印加後のアノード側のガラス表層に生成した結晶相の同定には X 線回折

（XRD; Smartlab, Rigaku 社）を用いた．測定条件は第 3 章 1 節と同様である． 

 

 

3.2.3 まとめ 

本節では，第 3 章 1 節で得られた知見を基に，溶融スズ上のガラスに電気化学的に

Sn イオンを注入したガラス表層に形成する多層構造（改質層）に対し，その形成挙動

に印加電圧，印加時間，温度のパラメータが与える影響を研究し，以下の知見を得た． 

(1) 温度を 1000℃，時間を 5 min で固定し，0~30 V の直流電圧を印加すると，印加電圧

が 5 V を超えるとガラス中に Sn イオンが注入され，6 V を超えると Sn イオン注入

に起因する多層構造が形成する．Sn イオンの注入によるガラス表層の改質層の厚さ

は，流れた電気量に比例して増加し，電気量は印加電圧 E の値から 5 V の電圧を差

し引いた Eoffset (= E−5)の平方根の値に比例して大きくなることがわかった． 

(2) 温度を 1000℃，電圧を 10 V で固定し，10~300 s 直流電圧を印加すると，印加電圧が

最も短い 10 s の条件でも Sn イオンの注入に起因する多層構造が形成する．改質層厚

さは実験中に流れた電気量に比例して増加し，電気量は電圧印加時間の平方根の値

に比例して増加することがわかった． 

 

(3) 印加電圧を 10 V，印加時間を 5 min で固定し，Sn イオンの注入温度を 600~1000℃の

範囲で変更した場合，温度が 850℃を超えると Sn イオンの注入に起因する多層構造

が形成され，ガラス表層に SnO2結晶を形成することがわかった．総改質層厚さは温

度が 850℃を超えると温度の増加によってアレニウス則に従い，指数関数的に増大す

ることがわかった． 

(4) 電圧印加時の電圧，時間，温度の条件が異なっていても，電気量と総改質層厚さに良

好な一次の相関関係があることがわかった．特に 1000℃における印加電圧および時

間のパラメータが電気量および改質層の厚さに及ぼす影響を定量的に把握すること

で，改質層厚みの予測が可能となった． 
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第 4 章 

 

Sn イオン注入による 

ガラスの耐クラック特性の向上 

 

 

 

4.1. はじめに 

4.1.1. ガラスの破壊特性と高強度化手法 

ガラスは高い耐熱性や化学的耐久性を有しており，その特性を活かして生活必需品として

我々の身の周りに広く普及した材料である．しかし，脆く壊れやすいために使用範囲が制限

されるケースもあり，より幅広い分野への応用のために破壊しにくい高強度のガラスの開発

が常に望まれている． 

結合強度から計算されるガラスの理論強度は数十 GPa 程度と高いにもかかわらず，実用強

度はその 1/100 程度と非常に小さい．この理由はガラス表面に無数に存在する傷（クラック）

に起因する．Fig.4-1 に示すように，クラックが存在するガラス表面に引張応力 σaが負荷され

ると，クラックの先端には応力が集中し，その大きさは次の(4-1)式で表される． 

 𝜎C = 2𝜎a√
𝐶r

𝜌r
    （4-1） 

ここで，Cr はクラックの深さ，ρr はクラックの曲率半径である．典型的なクラック深さは数

十 μm であるのに対しクラックの曲率半径は 1~2 nm であるため，クラック先端にかかる応力

σcはガラス全体に負荷された応力 σaの 100 倍以上に達する．この応力 σcがガラスの理論的な

破壊強度よりも大きい場合，クラックが進展し続け最終的に破壊に至る[1]．つまり，ガラス

はクラックの存在によって本来の強度が損なわれている．そのため，クラックの発生を抑制

する，クラックの進展を抑制するという 2 つのアプローチによりガラスの高強度化が図られ

ている． 
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Figure 4-1. Schematic illustration of stress concentration at the crack tip. 

 

ガラス表面のクラックは，ガラスと異物との接触面近傍に生じる応力によって発生する．

異物との接触によって生じた応力がガラスを構成する原子間の結合強度より大きければクラ

ックが発生するが，例えばガラスが容易に変形し，その応力が緩和されればクラックは発生

しにくくなる．そのため，クラックの発生の抑制にはガラスの結合強度，弾性率などを考慮

し，異物との接触による応力が緩和しやすい状態とすることが重要となる[1]． 

一方，ガラス中で発生したクラックの進展のしやすさは破壊靭性 Kcに依存する．Kcはヤン

グ率 Ey，破壊表面エネルギーγ を用いて(4-2)式で表される 

    𝐾c = √2𝐸y𝛾    (4-2) 

すなわち，クラックの進展を抑制するためには，𝐸yを上げるか，𝛾を大きくする必要がある．

典型的なガラスの𝐸yは 50~150 GPa 程度である．𝐸yの向上には，緻密な網目構造の形成が重要

であり，窒素や炭素を含有するガラスなどが有望とされている．しかし，組成による𝐸yの向

上には限界があり，上記の範囲を超えた大幅な向上は困難である．𝛾は，熱力学的表面エネル

ギー(𝛾surf)，構造に由来したクラックの屈曲・分岐によるエネルギー(𝛾structure)，塑性変形な

どによるエネルギー(𝛾deform )などのエネルギーの総和で表されるが，ガラスは均一かつ無秩

序な構造であるため𝛾structureや𝛾deformが他の材料に比べて極めて小さく，均一系のままで𝛾を

大きくすることは困難である[1]．こうした理由から，ガラスと他の材料との複合化やガラス

中の分相や結晶化により，ガラス中に第 2 の相を形成することでクラックの直線的な伝播を

妨げ，クラックが進展し難い構造とすることで破壊靭性の向上が図られている[2-6]． 

ガラスの組成や構造によってクラックの進展を抑制することと同様に，クラック先端の応

力集中を低減することも有用である．例えばガラス表層に予め圧縮応力を付与することで，

外部から負荷された引張応力を相殺し，クラック先端にかかる引張応力を軽減する方法はそ

の一つである．ガラス表層に圧縮応力を付与する方法として，化学強化[7,8]や物理強化[9]，

Cr

σa

σc

ρr Crack

Glass surface
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熱膨張係数の異なるガラス同士を重ねて融着し，ガラス表層と内部の熱膨張差に起因する応

力を付与する積層化[10,11]などが行われている． 

第 3 章では電気化学的に Sn イオンを注入したガラスの表層に SnO2結晶が析出した結晶化

ガラス層や，組成が大きく変化した改質層が形成することを明らかにした．これらは，上述

のガラス中への第 2 の相の形成やガラス表層の組成変化に起因する圧縮応力の発生によって

ガラスの耐クラック特性が向上した先行研究例を再現した状態となっており，Sn イオンを注

入したガラスも高い耐クラック特性を有することが期待される．そこで本章では電気化学的

に Sn イオンを注入したガラスが発現する機能として，ガラス表面の機械特性，特に破壊特性

にかかわるクラックの発生および進展挙動を研究した． 本章に記載の実験結果はこれまでに

非公開であり、今後論文の投稿を予定していることから本節の内容は実験方法と結果のまと

めの記載に留める。 

 

4.2 実験方法 

4.2.1 ガラスサンプル準備とガラスへの直流電圧印加処理 

実験に用いたガラスサンプルはフロート法で作製した厚み 10 mm のソーダライムシリケー

トガラス（概略組成：72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol %), AGC 製）の両面を研磨し，

幅 40 mm，奥行 35 mm，厚み 7 mm としたものである．以後，これを“バルクガラス”と呼

ぶ．調製の手順は第 3 章と同様である． 

溶融スズをアノード，ガラス上に設置したグラファイト板をカソードとして，両電極に挟

まれたバルクガラスに直流電圧を印加した．使用したフロートバスを模擬できる装置と実験

の手順は，第 3 章と同様である．ただし，電圧を印加する温度は 1000℃，印加時間は 5 min

で固定し，Sn イオンの注入深さを変えるために印加電圧を 5~20 V の範囲で変更した． 

比較用のサンプルとしてバルクガラスを化学強化したものを調製した．化学強化処理では，

バルクガラスを 450℃の硝酸カリウム溶融塩中に浸漬し，8 h 保持したのちに溶融塩から取り

出し，約 5 h で室温まで降温した．硝酸カリウム（試薬特級，関東化学社製）は精製せずにそ

のまま用いた． 

電気化学的な Sn イオン注入によって形成する多層構造の各層ごとの機械特性を評価する

ために，直流電圧印加後のガラスのスズ面側の表面を Fig.4-2 に示すように斜めに研磨し，第

1~3 層が表面に露出したサンプルを作製した．表面に露出した層は，目視およびエネルギー分

散 X 線分析装置(EDS; Element, Ametek 社製)を備えた走査型電子顕微鏡(SEM; VE-9800, 

Keyence 社製)を用いて加速電圧 15 kV の条件での観察および組成分析により同定した． 
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Figure 4-2. Schematic illustration of exposing each layer to the surface by diagonal polishing. 

Sn イオン注入によって形成する多層構造の第 2 層の組成のガラスに対し，単独のガラスの

場合と第 2~4 層が多層化した場合の機械特性を比較するために，第 2 層と同一の組成のガラ

スを溶融急冷法で調製した．原料に SiO2, Al2O3, CaCO3, MgO, SnO 試薬（試薬特級，関東化学

社製）を用いて，第 2 層の平均組成（72SiO2−22SnO−3CaO−2MgO−1Al2O3 (mol%)）のガラス

が 200 g 分得られる量のバッチを調合し，アルミナ製のるつぼを用い，箱型電気炉(SPX2030-

18，丸祥電器社製)内に窒素ガスを 2 L min−1の流量で流し続けたまま，1600℃で 2 h 溶解した．

溶解後のガラス融液はそのまま炉内で冷却し，炉内雰囲気を窒素ガスで満たしたまま 1℃ 

min−1の降温速度で室温まで冷却した．同様に，Sn イオン注入によって形成する第 3 層の組成

のガラス単独の機械特性と第 3~4 層が多層化した場合の機械特性を比較するために，第 3 層

と同一の組成のガラスを溶融急冷法で調製した．原料に SiO2, Al2O3, CaCO3, MgO 試薬（試薬

特級，関東化学社製）を用いて，第 3 層の平均組成（71SiO2−1Al2O3−16CaO−12 MgO(mol%)）

のガラスが 200 g 分得られる量のバッチを調合し，白金−ロジウム製のるつぼを用い，箱型電

気炉(SPX2030-18，丸祥電器社製)内で，大気雰囲気下で，1700℃で 1 h 溶解した．溶解後のガ

ラス融液をカーボン製の板上に流し出したのち，600℃で 1 h 徐冷し，1℃ min−1の降温速度で

室温まで冷却した． 

 

4.2.2 ガラスの耐クラック特性の測定（インデンテーション法） 

ガラスは多くの場合，引張応力の負荷によってクラックの進展が進み破壊に至る．そのた

め，破壊強度はガラスに対して曲げによる引張応力を負荷し，破壊に至った際の応力の値で

評価される．破壊強度の試験方法には 3 点曲げ試験，4 点曲げ試験，リングオンリング試験な

どの手法が存在するが[12]，これらの評価方法では，評価サンプルに存在する傷の大小によっ

て破壊強度が支配され，試験片サイズや評価を行うまでにガラスが経た工程や取扱いの影響

を強く受ける．そのため，製品化されたガラスのように多くの測定サンプルを準備できるケ

ースでは有用であるが，限られた数の試験片を対象とした強度測定においては，バラつきが

大きくガラスそのものの強度特性を明らかにすることはできない[13]． 

一方，ダイアモンドなどの硬い材料でできたビッカース圧子をサンプル表面に圧入するこ

とで応力を負荷し，材料のクラックの発生と進展挙動を評価する手法として，インデンテー

ション法が知られている．インデンテーション法では，試験時に形成する圧痕サイズが小さ

いため，小さな試験片でも多くの試験ができ統計的な評価が可能となる．さらに，実用時に

1st layer

2nd layer

3rd layer

4th layer

1st layer

2nd layer

3rd layer

4th layer
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ガラス表面に発生するクラックは，ガラスとは別の硬い物質のとがった角との接触に起因す

ることが多く，ビッカース圧子の圧入はその状況を再現するモデルとしても有用である．そ

のため，インデンテーション法はビッカース硬度だけでなくクラック耐性や破壊靭性といっ

たガラスの破壊に関わる機械特性の評価に利用されている[14-17]． 

インデンテーション試験は，ビッカース硬さ試験機(Via-F，Matuszawa 社製)を用いて，室温，

相対湿度 45%の大気雰囲気下でおこなった．ダイアモンド製のビッカース圧子を所定の荷重

でサンプル表面に押込み，15 s 静止したのち圧子を引き上げた．テスト後にサンプル表面に

残った圧痕とクラックの数および長さを試験機に備わる光学顕微鏡で観察および測長し，ビ

ッカース硬度 (Hv)，クラック耐性(Crack Resistance, CR)およびインデンテーション破壊靭性

値(KIFT)を測定した． 

Hv (GPa)は試験荷重を 1 kg とし，Fig.4-3 に示すようにサンプル表面に残った圧痕の対角線

長さから（4-3）式を用いて算出した[18]． 

 

      Hv = 0.01816 
 𝑃

(2𝑎)2
   (4-3) 

 

ここで P は試験荷重(kg)，2a は圧痕の 2 つの対角線の平均長さ (mm)である． 

CR は，テスト後の圧痕の 4 隅からガラス表面に対して垂直方向に発生したクラック(ラデ

ィアルクラック)の数を数え，クラックの発生確率が 50%となる荷重と定めた[16]．クラック

発生確率は試験荷重毎に少なくとも 10 個の圧痕を評価して決定した．Fig.4-3 は，ひし形の圧

痕の 4 隅のうち，2 つの角からクラックが発生した例を示しており，この例ではクラック発

生確率は 50%となる． 

クラック進展のしにくさの指標である KIFT は，テスト後に圧痕の角から発生したクラック

の長さから，(4-4) 式を用いて算出した[14]． 

 

  𝐾IFT = 0.016 (
𝐸y

Hv
)
1/2 𝑃

𝑏3/2
   (4-4) 

 

ここで，Ey はヤング率(GPa)，b は Fig.4-3 に示すクラックの長さ(mm)である．ヤング率の値

はソーダライムシリケートガラスの報告値(73 GPa)[19]を用いた．インデンテーション法で求

められる KIFT は破壊靭性値 KIC を簡易的に評価したもので，サンプルに予め規定のクラック

を作製して破壊試験を行う手法で求められる真の破壊靭性値とは異なることも多く，絶対値

の取り扱いには議論がある[14]．本章では，検討したサンプル間のクラックの進展しやすさを

相対的に比較する指標として用い，絶対値については議論しない． 
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Figure 4-3. Schematic illustration of a Vickers indentation footprint after indentation test. 

4.2.3 ガラス表層の応力分布の測定（複屈折法） 

スズ/ガラス界面近傍のガラス表層に形成する深さ方向の応力分布を，光学的に応力値を評

価する複屈折法を用いて以下の手順で測定した．まず，ガラスサンプル表面から板厚方向に

沿って断面を切りだし，断面方向の厚みが 0.2 mm となるように研削および研磨して光学鏡面

とした．次にサンプルの断面方向に波長が 546 nm の単色光を入射し，複屈折イメージング装

置(Abrio IM, CRi 社製)を用いてガラスを透過した光の位相差(リターデーション)分布を測定

した．得られたリターデーションの値を(4-5)式を用いて応力値に換算し，応力分布を求めた

[20,21]． 

        σ =  0.098 
𝑅et

𝑑 𝐶opt 
      (4-5) 

ここで，σ は応力(MPa)，Ret はリターデーション(nm)，d は光路長(cm)，Copt は光弾性定数

((nm/cm)/(kg/cm2))を表す．Sn イオンを注入したガラス表層では深さ方向で組成が変化してい

るため，Coptも深さ方向で一定の値ではない．特に，ガラス中の Sn2+濃度の増加に伴い Coptは

小さくなるため[22,23]，高濃度の Sn2+イオンが注入された第 1～2 層の Coptは，SiO2−SnO の 2

成分系ガラスにおける Coptの Sn2+濃度依存性[22]とシリカガラスの Copt = 3.47 の値[20]および

第 1~2 層の平均 SnO 濃度(22mol%)から内挿して求めた値(Copt =1.81）を用いた．それ以外の

領域ではソーダライムガラスの報告値(Copt =2.6) [20]を用いた．応力値の評価誤差は同一サン

プルを 3 回測定した際のデータのバラつきから±5 MPa と見積もられる． 

 

4.3 まとめ 

本章では電気化学的な表面改質によってガラスが発現する機能の検証として，1000℃で電

気化学的に Sn イオンを注入したガラス表層の耐クラック特性をインデンテーション法で研

究した．得られた知見を以下に記す． 

(1) Sn イオンを注入したガラス表層はクラック耐性，見かけの破壊靭性値が未処理のバルク

ガラスに対してそれぞれ 70 倍～および～6 倍に達し，耐クラック耐性が大幅に向上する

ことが明らかとなった． 

2a

2b

Crack
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(2) クラック耐性と見かけの破壊靭性の向上は，Sn イオンの注入によってガラス表層に生じ

たバルクガラスとは異なる組成の領域で，熱膨張係数がガラス表面に近づくにつれて小さ

くなったため，冷却過程で熱膨張差に起因してガラス表面近傍に圧縮応力が発生する層が

形成されるためであることを明らかとした． 

 以上のように電気化学的な Sn イオンの注入によるガラスの高強度化は，SnO2 結晶の析出

や分相ガラスの出現によるものではなく，ガラス表面に近づくにつれ熱膨張係数が小さくな

る傾斜組成（多層構造の出現）によることが明らかとなった．このことは，電気化学的な Sn

イオンの注入に供するガラスの組成を調整することで，SnO2結晶の析出や分相が生じさせる

ことなく，透明で高強度なガラスの提供が可能であることを強く示唆している．これは，ガ

ラスの高強度化を板ガラスの製造方法であるフロートプロセス内に組み込んだ，1 段階での

高強度ガラスの製造方法開発の糸口であり，板ガラス製造の高度化および高効率化において

重要な知見といえる．  
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APPENDIX 

予測式から計算した熱膨張係数の妥当性の検証 

4.3.3 では，EPMA で測定したガラスの表層の組成から Takahashi [28]の報告を基に熱膨張係

数を推算した．ただし，第 3 層の領域では第 3 章で述べたように，SiO2-rich な相と(Ca, Mg)O- 

rich なガラス相の 2 相に分相していることから，第 3 層の平均組成から算出した線膨張係数

と乖離が生じる可能性がある．そこで第 3 層の平均組成と同じガラスを調製し，バルクガラ

スとともに熱機械分析装置(DIL L75 Horizontal, LINSEIS 社製)を用いて熱膨張係数を測定した．

測定には幅 8 mm，奥行 8 mm，厚み 20 mm の角柱状の試料を用い，アルゴン雰囲気下で室温

から 500℃付近まで 5℃ min−1の速度で昇温したときの試料の寸法の変化を計測し，（A4-1）式

から熱膨張係数 α (K-1)を算出した． 

     α =
∆𝐿

𝐿

1

𝑇−𝑇0
   （A4-1） 

ここで L はサンプルの元の長さ(20 mm)，ΔL は伸び量 (mm)，T は温度(K)，T0は基準温度(K)

である．基準温度 T0 は 293.15 K とした．第 3 層のガラスの平均組成は，

70SiO2−1Al2O3−1Na2O−16CaO−12MgO (mol%)であり，推算式から算出した α の値は 47×10−7 

(K−1) (~400℃) で あ る の に 対 し ， 調 製 し た 擬 第 3 層 成 分 ガ ラ ス の 組 成 は

72SiO2−1Al2O3−16CaO−11MgO (mol%)であり，実測の α は 45×10−7 (K−1) (~400℃)と，推算値と

実測値はよく一致した．以上から，第 3 層は分相していても，平均組成から求めた推算値と

一致することを確認した．また，バルクガラスにおいても，推算式から算出した α の値（87×10−7 

(K−1)）と実測した α の値（92×10−7 (K−1)）はよく一致した． 
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第 5 章 

 

電気化学的な Cu および Ag イオンの注入と 

ガラスの耐クラック特性の向上 

 

 

5.1 はじめに 

第 2~4 章では，フロートバス内に常に存在する水素(H)とスズ(Sn)を電気化学的にガラスに

注入し，ガラス表層に起こる現象を明らかにしてきたが，H や Sn 以外の成分の注入が可能と

なれば，本手法で作製できるガラスの機能や応用のさらなる拡大が期待できる．そのために

は，溶融スズ中に新たな金属を添加した Sn ベースの合金をアノードとして用い，合金中の成

分を電気化学的に注入することで，本研究の実験系の構成をそのままに，ガラス中に Sn イオ

ンやプロトンとは異なる種類のカチオンの注入が可能となるはずである． 

そこで，本章では溶融スズ(合金)上のガラスへの電気化学的なイオン注入による表面改質手

法のさらなる現象の理解と展開を目的とし，溶融スズへ銅(Cu)および銀(Ag)を添加したスズ

ベース合金をアノードに用いて，Cu イオンや Ag イオンのガラスへの電気化学的な注入を試

みた．Cu や Ag は，スズと合金化したときの融点がフロートバスの最低温度域である 600℃

以下に保たれる組成域が広いこと，酸化物の析出や炉材との反応が起きにくいなど合金の安

定性が優れていることから選定した． 

本章は 2 つの節で構成した．第 1 節では，バスの溶融スズ中に第 2 成分として Cu もしくは

Ag を添加した溶融合金をアノードに用い，Cu イオンや Ag イオンを電気化学的に注入したガ

ラス表層に起こる現象を研究した．第 2 節では，本手法で電気化学的に Cu イオンを注入した

ガラス表層に金属 Cu 粒子が形成することに着目し，インデンテーション法を用いてガラス

の耐クラック特性を研究した．さらに，分子動力学シミュレーションおよびペリダイナミク

スシミュレーションを用いて，金属 Cu 粒子が析出したガラスの機械的特性および破壊挙動

についてミクロ−マクロスケールでの解析を行った． 
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第 5 章 1 節  

アノードの合金化による Cu, Ag イオンのガラスへの電気化学的注入 

 

5.1.1 実験方法 

5.1.1-1 ガラスサンプル準備とガラスへの直流電圧印加処理 

フロート法で作製した厚み 10 mm のソーダライムシリケートガラス（概略組成：

72SiO2−12Na2O−9CaO−6MgO−1Al2O3 (mol%), AGC 製）の両面を研磨し，幅 40 mm，奥行 35 

mm，厚み 7 mm としたものを実験に供した．以後，これを“バルクガラス”と呼ぶ．バルクガ

ラスの調製の手順は第 3 章と同様である． 

溶融金属をアノード，ガラス上に設置したグラファイト板をカソードとして，両電極に挟

まれたバルクガラスに直流電圧を印加した．使用したフロートバスを模擬できる装置と実験

の手順は第 3 章と同様である． 

フロートバスの溶融金属には，Sn に Cu もしくは Ag を添加した Sn ベース合金を用いた．

フロート法を模擬した熱処理では，600 ℃で溶融金属からガラスを引き離すため，この温度で

フロートバスの溶融金属中に固相が析出しないようにスズ−銅およびスズ−銀合金の融点が

600℃よりも十分低くなるようにそれぞれ Cu 濃度を 3mass% (5.5at%)，Ag 濃度を 0.5mass% 

(0.5at%)とした[1]．電圧印加の条件は温度 1000 ℃，印加電圧はスズ−銅合金を用いた場合では

2 V，スズ−銀合金を用いた場合では 2.5 V とし，電圧印加時間は 5 min とした． 

 

5.1.1-2 直流電圧印加後のサンプルのキャラクタリゼーション 

直流電圧印加後のガラスサンプルの面内の中央部から板厚方向に沿って断面を切り出し，

断面方向の厚みが 1 mm となるように研削および研磨したのち，スズ/ガラス界面近傍のガラ

ス表層をデジタルマイクロスコープ（VHX-3000, Keyence 社製）用いて断面方向から観察し

た． 

直流電圧印加後のガラスの表層の微細な領域の観察には電界放射型電子顕微鏡(FE-SEM; 

SU8030，日立ハイテク社製)を用いて加速電圧 1.5 kV，電流値 10 μA の条件で観察した． 

直流電圧印加後のガラスの断面の深さ方向の元素濃度プロファイルは電子プローブマイク

ロアナライザー（EPMA; JXA-8230, JEOL 社製）を用いて評価した．測定条件は第 3 章と同様

である． 

直流電圧印加後のアノード側のガラス表層に生成した結晶相の同定には X 線回折（XRD; 

Smartlab, Rigaku 社製）を用いた．測定条件は第 3 章と同様である． 
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5.1.2 結果と考察 

5.1.2-1 Cu イオンを注入したガラス表層の変化 

Fig.5-1 (a)に 97mass% Sn/3mass% Cu の溶融合金をアノードとして用いて 1000℃で 2 V の電

圧を 5 min 印加したガラスの溶融合金面(アノード)側の表面の外観を示す．アノード側の表面

は赤褐色に着色し，表面はガラス光沢を有していた．Fig.5-1(b) の光学顕微鏡による断面観察

像からは，スズ−銅合金/ガラス界面から約 20 μm の深さまで着色した層が観察された．Fig.5-

1(c)は着色が見られた表面から 20 μm の領域を FE-SEM で観察した二次電子(SEM)像であり，

ガラスの極表層に球状粒子が高密度で存在することがわかる．さらに，球状粒子は極表層だ

けにかぎらず，スズ−銅合金/ガラス界面から~20 μm の深さまで，直径 40~60 nm 程度の小さ

い粒子がまばらに存在していた．Fig.5-1 (d)は Fig.5-1 (c)のスズ−銅合金/ガラス界面近傍を拡

大して観察した SEM 像で，スズ−銅合金/ガラス界面から 100 nm の深さに直径~200 nm 程度

の粒子が並んでいるのが観察された．Fig.5-1(b)の光学顕微鏡で観察された表層~20 μm の着色

領域と，Fig.5-1(c)で観測される直径 40~60 nm の粒子が存在する深さはともに 20 μm 程度と

一致しているため，着色は微粒子に起因するものと推察される．Fig.5-1(e)は直流電圧印加後

のアノード側表面の X 線回折パターンで，2θ~25°を中心としたハローピークのほかに，2θ~ 

42, 51, 74°に回折ピークが観測された．これらは Fig.5-1(f)に示す銅（Cu, copper, ICDD No.01-

071-4611）のピークと一致することから，SEM 像で観察された球状粒子は金属 Cu であると

結論できる． 

Fig.5-2 に直流電圧印加後のスズ−銅合金/ガラス界面近傍の元素濃度プロファイルを示す．

Fig.5-2(a)中の Si, Al, Ca, Mg はスズ−銅合金/ガラス界面から 10μm の地点の濃度はわずかに変

化しているものの変化の程度は小さく，それより深い領域では深さによらずほとんど一定で

あった．一方で，Na はスズ−銅合金/ガラス界面の表層で明確な変化が見られ，スズ−銅合金/

ガラス界面から約 300 μm の深さの領域でバルクガラスよりも濃度が減少していた．さらに，

Fig.5-2(b)に示すように電圧印加後のガラス表層で Cu が検出された．Cu はスズ−銅合金/ガラ

ス界面近傍で最も濃度が高く，深さが増すにつれて単調に減少し，Na 濃度が減少している約

300 μm の深さまで検出された．スズ−銅合金をアノードとし 0~1 V の電圧を印加したサンプ

ルでは Fig.5-1(a)で示したようなガラスの着色や Cu の侵入は見られなかった．すなわち，2 V

の電圧印加により得たサンプル中の Cu は電気化学的に注入されたものと結論できる．  
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Figure 5-1 (a) Appearance of glass after voltage application with Sn-Cu alloy as anode. Cross-sectional 

views near to the glass/Sn-Cu alloy interface, showing the (b) optical microscopy and (c) scanning 

electron image and (d) a magnified image near the glass/Sn-Cu alloy interface shown in (c). X-ray 

diffraction pattern for (e) anode side surface of voltage applied glass and (f) Cu metal crystal (ICDD:01-

071-4611). 

 

Fig.5-2 のスズ−銅/ガラス界面近傍のガラス表層の濃度プロファイルから，ガラス中の Na の

脱離量(NNa)と Cu の注入量(NCu)を計算すると，NNa は 1.2×10−5 mol cm−2，NCu は 1.0×10−5 mol 

cm−2と両者はよく一致していた．従って，Cu の注入メカニズムはこれまでに述べた電気化学

的なカチオン注入の原理と同様に，電圧印加によって Na+イオンがカソードに向かって移動

してできたアノード近傍の電荷の不均衡（負電荷の過剰）を補償するために，アノードの電
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極反応によってスズ−銅合金中の Cu が酸化して生成した Cu+イオンがガラス中に注入された

ものと推察される．Cu+イオンは 1 価のカチオンであり，Ca2+イオンや Mg2+イオンよりも拡散

係数が大きいため[2,3]，ガラス中を Ca, Mg より早く移動することができ，Na+イオンが欠乏

したサイトを優先して補償する．そのため，Cu が注入される場合は，第 3 章で Sn を注入し

た際に観測された Ca や Mg の大幅な移動や，それに伴う分相の形成が起こらなかったものと

説明できる．これらの現象は下記の反応の進行として理解される． 

 

Cu (in molten alloy) → Cu+ (glass) + e− (external circuit via anode)             (5-1) 

 

Cu+ (glass) + Na+･･･−O−Si≡ (glass) → Cu+･･･−O−Si≡ (glass) + Na+ (glass)     (5-2) 

 

Na+ (glass) + e− (cathode via external circuit) → Na (gas) (atmosphere)       (5-3) 

 

 

Figure 5-2. Depth profiles of the concentration of (a) Si, Al, Na, Ca, Mg and (b) Cu and Sn in the glass 

after DC voltage application with Sn-Cu alloy as anode. 

 

さらに，ガラス表層にはスズ−銅/ガラス界面から 20 μm の深さまでに Sn の侵入も認められ

た．第 2 章で示した通り，電圧印加によるガラスへの Sn の注入は，印加電圧が 4 V を超える

条件で誘起される．本研究の印加電圧は 2 V であるため，ここで観測される Sn は電気化学的

に注入されたものではなく，通常のフロートガラスにみられるような溶融スズ/ガラス間の濃

度差を駆動力としてガラス中に拡散したスズ(Sn2+イオン)であると推察できる[4]．Sn が侵入

した深さ（~20 μm）と Fig.5-1(b)~(c)でガラス表層に金属 Cu 粒子が観察される深さは一致し

ていることから，Sn の存在と金属 Cu 粒子の生成には関係があるにちがいない．ガラス中の

金属 Cu 微粒子の析出によって赤くコロイド発色を呈する銅赤ガラスでは，ガラス中の Cu+イ

オンに対して還元材として作用するスズ原料を添加し，(5-4) 式に示す酸化還元反応によって

ガラス中での金属 Cu 微粒子の形成を促している[5]． 
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2Cu+ + Sn2+ → 2Cu0 + Sn4+         (5-4) 

 

電圧印加後のガラス表層に形成した金属 Cu 粒子の生成メカニズムは，上述の銅赤ガラス

の金属 Cu の生成原理と同様に，電圧印加によって注入された Cu+イオンと，溶融金属との接

触面からガラス中に拡散した Sn2+イオンとの酸化還元反応によって，ガラス内部で Cu+イオ

ンが金属 Cu に還元した結果であると結論した． 

 

5.1.2-2 Ag イオンを注入したガラス表層の変化 

Fig.5-3(a)に 99.5mass% Sn/0.5mass% Ag の溶融合金をアノードとして用い，1000℃で 2.5 V

の電圧を 5 min 印加したガラスの溶融合金面(アノード)側の表面の外観を示す．電圧印加後の

ガラス表層は灰色に着色し，表面はガラス光沢を有していた．Fig.5-3(b)の光学顕微鏡による

断面観察像では，スズ−銀合金/ガラス界面から約 19 μmの深さまで着色した層が観察された．

Fig.5-3(c)は着色が見られた表層~20 μm の領域を FE-SEM で観察した SEM 像であり，ガラス

の極表層に球状粒子が高密度で存在することがわかる．さらに，球状粒子は極表層だけにか

ぎらず，合金/ガラス界面から~19 μm の深さまで，直径~50 nm 程度の小さい粒子がまばらに

存在している．Fig.5-3 (d)は Fig.5-3 (c)の合金/ガラス界面近傍を拡大して観察した SEM 像で，

合金/ガラス界面近傍の極表層には直径~200 nm 程度の粒子が密集している．Fig.5-3(b)の光学

顕微鏡で観察された表層~19 μm の着色領域と Fig.5-3(c)で観測される直径~50 nm の粒子が存

在する深さはともに 19 μm 程度と一致しているため，この着色は微粒子に起因するものと推

察される．Fig.5-3(e)は直流電圧印加後のアノード側表面の X 線回折パターンで，2θ~25°を中

心としたハローピークのほかに，2θ~ 38, 44, 64, 78°に回折ピークが観測される．これらは Fig.5-

3(f)に示す銀（Ag, silver, ICDD No.01-071-4613）のピークと一致することから，SEM 像で観察

された球状粒子は金属 Ag であると結論できる． 
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Figure 5-3 (a) Appearance of glass after voltage application with Sn-Ag alloy as anode. Cross-sectional 

views near to the glass/Sn-Ag alloy interface, showing the (b) optical microscopy and (c) scanning 

electron image and (d) a magnified image near the glass/Sn-Ag alloy interface shown in (c). X-ray 

diffraction pattern for (e) anode side surface of voltage applied glass and (f) Ag metal crystal (ICDD: 

01-071-4613). 

 

スズ−銀合金をアノードとして用いた場合のガラス表層の変化は，スズ−銅合金をアノード

として用いた場合と同様であった．Ag+と Cu+の性質は類似しており，スズ−銀合金を用いた

ときにガラス表層に起こる変化は，先述のスズ−銅合金で考察した内容をそのまま適用できる．

すなわち，Ag+イオンは Cu+イオンと同様にガラス中の拡散係数が大きいため，電圧の印加に

よって Na+イオンが移動したことで生じるアノード近傍の電荷の不均衡を，Ag+イオンとして
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ガラス中に注入されることで直接補償しているものと推察される．さらに Ag+イオンは Cu+イ

オンと同様に Sn2＋イオンよりも還元しやすいため，Sn2+イオンとの共存によって（5-5）式に

示す酸化還元反応が進行し，ガラス中で金属 Ag 粒子を形成したものと理解できる． 

 

2Ag+ + Sn2+ → 2Ag + Sn4+     （5-5） 

 

以上から，溶融スズ中に第 2 の成分として，Cu もしくは Ag を添加した Sn ベース合金を

アノードとして用いることで，スズ中に添加した Cu および Ag を電気化学的にガラス中に注

入できることがわかった．さらに，共存する元素との酸化還元電位の序列によって注入した

イオンの存在状態が変化し，本研究のように金属相が析出することから，注入したイオンの

状態の制御には共存するイオン同士の酸化還元電位の序列を考慮する必要があることがわか

った． 

 

5.1.3 まとめ 

 本節では，溶融スズに第 2 成分として Cu および Ag を添加したスズベース溶融合金をア

ノードとして用いて，1000℃で溶融合金上のソーダライムガラスに直流電圧を印加した際に

生じるガラス表層の組成および相の変化を研究した．得られた知見は以下のとおりである． 

(1) スズ−銅合金およびスズ−銀合金をアノードとして用いることで，合金中の Cu, Ag を電気

化学的にガラス中に注入でき，注入した Cu+，Ag+イオンの一部はガラス内で金属粒子と

して析出することがわかった． 

(2) 1000℃で 2 V の直流電圧を 5 min 印加することで，スズ−銅合金/ガラス界面から 300 μm

までの深さで Na 濃度の減少と Cu 濃度の増加が見られ，Na の減少量と Cu の注入量はよ

く一致した．そのため，Cu+ イオンは Na＋イオンに置き換わる形でガラス中に注入された

ものと結論した． 

(3) 金属 Cu，Ag 粒子の生成は，ガラス中で共存する Sn2+イオンと Cu+，Ag+イオン同士の酸

化還元反応の進行によるものと結論した．注入したイオンの状態制御のために，共存する

イオンの酸化還元電位の序列が重要なパラメータであることがわかった． 
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第 5 章 2 節  

金属 Cu 粒子の形成によるガラスの耐クラック特性の向上 

 

5.2.1 はじめに 

第 5 章 1 節ではスズ−銅合金をアノードとして用いることで，ガラス中に Cu イオンを注入

でき，注入された Cu イオンの一部がガラス内部で金属 Cu ナノ粒子（粒径 40~200 nm）とし

て析出することが明らかとなった．ガラス中に第 2 の相を導入し，意図的に不均質とするこ

とでガラスの強度を向上する方法は“ Intrinsic toughening”と呼ばれ，金属ガラスではガラス内

部にコアシェル微細構造を形成することで応力の分散を促し靭性を向上した例[6]や，酸化物

ガラスでは結晶の析出や分相によって破壊表面エネルギーの増加を促し破壊靭性値を向上し

た報告例[7-9]がある．これらの先行研究例に基づくと，第 1 節で得られたガラスは金属 Cu 粒

子の存在によってガラスの耐クラック性が向上している可能性がある．本節では電気化学的

な Cu イオンの注入によってガラス表層に Cu 粒子が析出したガラスのガラスの耐クラック特

性を研究した． 

 

5.2.2 実験方法 

5.2.2-1 インデンテーション法による耐クラック特性の測定 

97mass% Sn/3mass% Cu の合金をアノードとして用いて 1000℃で 2 V の電圧を 5 min 印加し

たガラス溶融合金面(アノード)側の表面のビッカース硬度(Hv)，クラック耐性(CR)およびイン

デンテーション破壊靭性値(KIFT)をインデンテーション試験（FCL-ARS9000, Furure-Tech 社製）

で評価した．試験にはダイアモンド製のビッカース圧子（圧子先端角度:136°）を用い，大気

雰囲気下(25℃，相対湿度 30%)で行った．Hv は 100 gf の荷重で試験を行い，ガラス表面に形

成した圧痕の対角線の長さを計測して算出した．Hv, CR, KIFTの算出方法は第 4 章と同様であ

る． 

インデンテーション試験時にガラス表層に発生する応力分布を観察するために，直流電圧

印加後のガラス表面から厚み方向に沿って断面を切り出し，断面方向の厚みが 2 mm となる

ように研削および研磨した試料を調製し，インデンテーション試験に供した．複屈折法の原

理に基づく光学系と高速度カメラ(Fastcam SA4, Photron 社製)を用いて断面から観察し，イン

デンテーション試験時で圧子圧入時のガラス表層に形成する応力分布を 0.001 s間隔で観察し

た． 

 

5.2.2-2 分子動力学(Molecular dynamics, MD)シミュレーション 

金属 Cu 粒子が析出したガラスの機械特性を分子動力学(MD)計算で検討した．結合の生成

と開裂を記述できる反応力場を考慮し，異種材料の原子間相互作用を計算できる反応力場

（ReaxFF）モデル[10]を用いた．ただし，ReaxFF では実験で用いたソーダライムシリケート



70 

 

ガラスのような多成分系のガラスに適用できるパラメーターセットは開発途中であるため，

球状金属 Cu 粒子とアモルファスシリカ（a-SiO2）で構成したモデルを作製して計算を行った．

銅とガラスの境界の相互作用を計算するためのパラメーターセットは Psofogiannaki[11]らに

報告されたものを用いた． 

a-SiO2 中に金属 Cu 粒子が埋め込まれたモデルとして，1 辺の長さが 6.7 nm の立方体の a-

SiO2マトリックス中に球状の金属 Cu 粒子を埋め込んだモデルを作製した．a-SiO2マトリック

ス中の金属 Cu 粒子の体積比（粒径）と機械特性の関係を調べるために，ガラス中に粒径の異

なる 1 つの金属 Cu 粒子を埋め込んだモデル(Fig.5-4(a)~(c))を作製した．ガラスマトリックス

中に金属 Cu 粒子が埋め込まれたモデルの作製手順は以下の通りである．まず，a-SiO2のモデ

ルは Teter ポテンシャル[12]を用いた古典的 MD 手法を用いて溶融急冷法で作製した．初期配

置を 19773 個の原子で構築し，3500 K で 500 ps 溶融した後，1 K ps−1の冷却速度で室温まで

冷却した．計算する系の制御条件として，2000 K 以上では温度を一定に制御するカノニカル

アンサンブル(NVT)，2000 K 未満では等温等圧アンサンブル(NPT)を用いた．次いで，原子間

のポテンシャルを Teter ポテンシャルから ReaxFF ポテンシャルへ切り替え，1273 K で 700 

ps 緩和した後，4 K ps−1の冷却速度で 300 K まで冷却し，室温で 200 ps かけて平衡化を行っ

た．その後，a-SiO2モデル中に金属粒子よりわずかに大きい直径を持つ空洞を作成し，その空

洞に球状の金属 Cu 粒子を配置した[13]．この複合体を 1773K の温度で 1.5 ns かけて緩和し，

4 K ps−1で 300 K まで冷却することで，ガラス中に金属 Cu 粒子が埋め込まれたモデルを得た．

ReaxFF でのシミュレーションでは，等温等圧アンサンブル(NPT)を用いた．すべての MD 計算

は LAMMPS パッケージを使用し，ReaxFF モデルと Teter モデルでの計算の時間ステップは，

それぞれ 0.25 fs と 1.0 fs とした．温度と圧力を制御には Nosé-Hoover[14]によるサーモスタッ

トと Tuckerman ら[15]のバロスタットを用いた．得られた複合体モデルに対して，変形シミュ

レーションを行い，一軸引張，一軸圧縮，単純せん断による応力-ひずみ曲線を評価した．一

軸変形とせん断変形のシミュレーションでは，ひずみ速度はそれぞれ 1×10−6 ps−1と 1×10−5 ps−1

とした． 

 

Figure 5-4. Atomistic model for amorphous silica with inclusion of a copper-nanoparticle. Line draws 

network of Si-O and blue sphere is copper atom. (a~c) shows models for amorphous silica with copper 

particles whose diameter are 5, 4 and 3nm, respectively. 

(a) 5 nm (b) 4 nm (c) 3 nm

6
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 n
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5.2.2-3 ペリダイナミクス(Peridynamics, PD)シミュレーション 

金属 Cu 粒子が析出したガラスの強化メカニズムを検証するために，ペリダイナミクスシ

ミュレーション[16,17]を用いて，ガラス表層の金属 Cu 粒子の形成が破壊耐性へ与える影響を

マクロな観点から検討した．ペリダイナミクスシミュレーションは固体の破壊現象を分析す

ることを主目的とした数値解析手法であり，指定した周囲に含まれる全ての計算点からの影

響を考慮することで，複雑な破断や破片の飛散などの破壊現象を記述できる[18]． 

表層に金属 Cu 粒子が析出したガラスを単純化したモデルとして，Fig.5-5 に示すヤング率

が異なる 2 つの層で構成されるモデルを検討した．モデルは厚さ 100 μm の上層部分と，厚さ

1 mm の下層部分で構成し，上層部分は金属 Cu 粒子が析出したガラス領域，下層部分はバル

クガラス領域を表す． 

 

    

Figure 5-5. Macroscopic indentation model for the composite glass used for Peridynamics simulation. 

A rigid, spherical indenter of radius R=0.8 mm is moved at the constant displacement toward the top 

surface of the rectangular block. 

 

ペリダイナミクスシミュレーションは連続体近似のもとで実行されるため，各層における

微視的な構造は考慮しない．特に，上層部分の金属 Cu 粒子が析出した層については，実際の

ガラスサンプルの表層には金属 Cu 粒子が分散しているが，計算ではある物性値をもつ単一

の材料とみなしている．計算に必要な物性値はそれぞれ以下の値を用いた．バルクガラス層

および金属 Cu 粒子が析出したガラス層のヤング率 Ey は，MD シミュレーションで得られた

値から，それぞれ 70.4 GPa, 47.5 GPa とした．また，ソーダライムシリケートガラスの報告値

からポアソン比 v は 0.25[19]，破壊靭性値 KICは 0.8 MPa m1/2 [20]とし，バルクガラス層およ

び金属 Cu 粒子が析出した層の臨界エネルギー解放率 Gc は(5-6)式を用いてそれぞれ，8.5 J 

m−2, 12.6 J m−2とした． 

 

100μm

1mm

2mm

Bulk glass

Cu doped area

Indenter
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 𝐺c = 
𝐾IC
2

𝐸y
(1 − 𝑣2)      (5-6) 

 

上記構成のモデルに対して，球形の圧子によるインデンテーションテストをシミュレーシ

ョンした．境界条件として，モデル底面の変位はすべての方向に拘束され，側面は自由に移

動できるものとした．ガラス表面に対して半径 0.8 mm の剛体球の圧子を 5 m s−1の速度で押

し込み，圧子とガラス間の接触は 1 × 1010 N m−1のばね定数の近距離力を設定した．モデル全

体は，合計 570,000 点の物質点で構成し，すべての方向で均一に 20 μm の間隔で配置した．

物質点間の相互作用の計算範囲は物質点間の距離(20 μm)の 3 倍よりわずかに長い 61 μm とし

た．ペリダイナミクスシミュレーションは Peridigm を用い，モデル化には FRAXST package

を使用した．離散化した運動量バランス方程式は，クーラン条件を満たすように，時間ステ

ップを 3 ns とし，陽的な数値解析で解を求めた．シミュレーション結果は Paraview を用いて

視覚化した． 

 

5.2.3 結果と考察 

5.2.3-1 金属 Cu 粒子が析出したガラス表層の耐クラック特性 

Fig.5-6 にスズ−銅合金上で直流電圧を印加し，金属 Cu 微粒子が析出したガラスのインデン

テーション試験結果を示す．比較のために，フロート法を模擬した熱処理だけを行い，電圧

を印加していないサンプル(バルクガラス)と硝酸カリウム溶融塩に 450℃で 3 h 浸漬し，Na イ

オンと K イオンのイオン交換処理による化学強化処理を行ったガラスの結果も示す．バルク

ガラスでは，試験荷重が 0.1 kgf の条件でクラックが発生し始め，0.2 kgf でクラック発生確率

が 100%となったのに対し，電圧印加によって金属 Cu 微粒子が析出したガラスでは 0.8 kgf の

荷重を負荷してもクラックが発生せず，クラック発生確率が 50%となる荷重(CR)は 1 kgf と，

バルクガラスと比較して 10 倍程度向上していた．この CR の値は化学強化したガラスの値

(CR=2 kgf)に近く，電圧印加によって金属 Cu 微粒子が析出したガラスが化学強化ガラスに匹

敵するクラック耐性を持つことがわかった．電圧印加によって金属 Cu 微粒子が析出したガ

ラスの Hv (5.4 GPa)はバルクガラス(6.1 GPa)や化学強化ガラス(6.1 GPa)に比べて低く，変形し

やすいことを示している．電圧印加によって金属 Cu 微粒子が析出したガラスの KIFT は 1.5 

MPa m1/2と，バルクガラス (0.8 MPa m1/2)よりも向上しており，クラックが進展しにくい状態

となっていることがわかった． 

 Fig.5-7 に電圧印加によって金属 Cu 微粒子が析出したガラスの（アノード）側のガラス表

層の断面の応力プロファイルを示す．金属 Cu 微粒子が析出したガラス表層の圧縮応力は~25 

MPa 程度で，バルクガラスと同程度であった．そのため，電圧印加によって金属 Cu 粒子が析

出したガラスの CR や KIFTが増加した理由は，第 4 章の Sn イオンを注入したガラスの圧縮応

力層の形成とは異なる強化機構であるものと結論できる． 
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Figure 5-6.Crack initiation probability against the load of (〇) bulk glass, (■) Cu doped glass and (▲) 

chemical tempered glass at 450℃ for 3 h in KNO3 molten salt. 

 

 

Figure 5-7. Stress distribution of the glass surface layer of Cu doped glass and the bulk glass. The region 

from the Cu doped glass surface to a depth of 20 μm is not considered because light is not transmitted 

due to the precipitation of Cu particles. 
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Fig.5-8 はガラス表面に 1 kgf の荷重で圧子を圧入している最中の断面の複屈折像である．

バルクガラスではビッカース圧子直下の狭い範囲に応力が分布しているのに対し，電圧印加

によって金属 Cu 粒子が析出したガラスでは，圧子下の広い範囲に応力が分散していた．（た

だし，圧子直下の金属 Cu 粒子が析出した領域は光が透過しないため，応力分布の詳細はわか

らない．）クラックの発生や進展は，ガラス表面やクラック先端に発生する応力が原因で進行

するため，応力が分散されることでクラックの発生や進展は抑制される．そのため，ガラス

中の金属 Cu 粒子が応力の局所的な集中を妨げ，圧子から受ける荷重を広範囲に分散する効

果をもたらしたことで CR や KIFTが向上したものと推察される． 

圧子圧入時の応力を分散しやすいということはガラス表層の機械特性（例えばヤング率な

ど）の変化を示唆しており，電圧印加によって金属 Cu 粒子が析出したガラスの Hv がバルク

ガラスよりも低いことはこれを間接的に支持している．この機械特性の変化は，ガラス中に

析出した金属 Cu 粒子によるものと考察したため，分子動力学(MD)シミュレーションを用い

て，ガラス中に金属 Cu 粒子が存在することでどのような機械的特性の変化を示すのかを検

討した． 

 

   

Figure 5-8. In-situ stress distribution observed using birefringence method from cross-sectional view in 

(a) the bulk glass and (b) the Cu doped glass. The color range of the stress is set to be same in both 

images. 

 

5.2.3-2 MD 計算による金属 Cu 粒子が析出したガラスの機械特性 

MD 計算を用いて，ガラスマトリックス中に金属 Cu 粒子を埋め込んだモデルの機械特性を

検討した．Fig.5-9(a)~(c)は Fig.5-4(a)~(c)の各モデルの変形に対する応力−ひずみ曲線で，図中

の直線部の傾きが弾性率を表す．Table 5-1 に示すように，引張，圧縮，せん断の各弾性率(Fig.5-

9 の直線部の傾きに相当)は金属 Cu 粒子の体積比（粒径）の増加に伴って減少したことから，

金属 Cu 粒子が存在することでガラス－金属 Cu 複合体の弾性率（ヤング率，剛性率）が低下

する挙動を示すことがわかった．金属Cuのヤング率(117 GPa)[21]はガラスのヤング率(70 GPa)

よりも大きいため，Cu 粒子が埋め込まれたことでガラス－金属 Cu 複合体のヤング率そのも
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のが低下するとは考えにくい．一方，金属 Cu の降伏強度は 40 MPa 程度[21]と小さく，容易

に塑性変形しうる．そのため，Fig.5-9 の応力−ひずみ曲線の直線部の傾きが小さくなる，すな

わち見かけ上ヤング率が低下するような挙動を示したのは，ガラス－金属 Cu 複合体に応力

が負荷されたとき，複合体中の金属 Cu 粒子が塑性変形することで応力を緩和した結果であ

ると推察される．Fig.5-10 は，Fig.5-4(a)~(c)の各モデルのせん断ひずみを 0.25 としたときの Cu

原子の局所的な変形量を図示したものである．直径 4 nm と 5 nm の金属 Cu 粒子が埋め込ま

れたモデルでは，金属 Cu 粒子の中央を横切るせん断帯が見られた．これは，ガラスに埋め込

まれた Cu が塑性変形していることを示しており，上記の推察を支持している． 

 

 

Figure 5-9. Stress-strain curves for (a) uniaxial stretch, (b) compression and (c) shear deformation for 

composite model. The simulation result for amorphous silica (a-SiO2) is also drawn for comparison.  
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Table 5-1. Moduli and maximum or minimum stresses of copper-implanted models evaluated using 

molecular dynamics simulation, which are shown in GPa unit. Percentage are ratios of the properties 

to those of amorphous SiO2 model (a-SiO2). 

Cu volume 

ratio [vol%] 

a-SiO2 3 nm 4 nm 5 nm 

0 5 11 22 

Modulus [GPa] 

Stretch 70.4 66.1 57.2 47.5 

Compressive 65.3 62.3 53.3 47.5 

Shear 26.3 24.2 20.5 16.4 

Maximum and minimum stress [GPa] 

Stretch 20.7 17.3 14.6 10.6 

Compressive -13.4 -13.0 -11.7 -10.0 

Shear 11.2 9.5 8.1 5.9 

 

 

 

Figure 5-10. Local deformation gradient, F12, for three models with 3, 4 and 5 nm diameter models when 

shear strain is 0.25. Spherical particles are copper atoms, and the color shows local deformation gradient at 

each copper atom when shear deformation F12 is 0.25.  

 

5.2.3-3 PD 計算による表層に Cu 粒子が析出したガラスのクラック耐性 

Fig.5-11 に PD 計算によるインデンテーション試験のシミュレーションで，球状圧子が押し

込まれたガラス表面が受けたダメージを視覚化した像を示す．ここでは，圧子をガラス表面

から 50 μm 程度押込み，クラックが十分進展した後の図を示す．受けたダメージのレベルは

0（青）から 1（赤）の範囲の値で示し，0 は全くダメージを受けておらず周囲の粒子と結合して

いる状態，1 はダメージを受け周囲と完全に切り離された状態を表す．Fig.5-11(a)は表層に低ヤ

ング率層がないモデルでの計算結果で，ガラス表面に大きなダメージを受けた赤いリング状

(c) 5 nm(b) 4 nm(a) 3 nm

F12-0.5 0.5
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のクラックが観察される．一方で，Fig.5-11(b)の表層に低ヤング率層があるモデルでは，圧子

が押し込まれたリング部分が受けたダメージは低ヤング率層がないモデル(Fig.5-11(a))と比較

して明らかに小さい．このことは，低ヤング率層の存在がガラス表面に発生する応力を分散

した結果だと理解できる． 

 

 

Figure 5-11. Damage of the materials considered after indentation computed by Peridynamics. (a) is the 

glass without low Young’s moduli layer and (b) is the glass with low Young’s moduli layer. The color 

bar describes the material damage ranging from zero (blue) to one (red), and the damage equal to 0.4 

amounts to crack formation. For better representation of damage, the snapshots were taken when cracks 

on each surface are well developed. 

 

各計算点の局所的な挙動を観察することでクラック発生荷重 Pcを評価した．Pcはリングク

ラックが表面に発生した時点での荷重と定義した．クラック発生の閾値はダメージ値 0.4 と

し，いずれかの計算点のダメージ値が 0.4 に達した時点での荷重を求めた．Fig.5-12 に示すよ

うに，表層に低ヤング率層があるモデルの Pc は 4.3×102 N であり，バルクガラスのモデルの

値（3.1×102 N）より高かった．これは，ガラス表層に低ヤング率層が存在することでクラッ

ク発生荷重が大きくなる，つまり，クラック耐性が高くなることを示しており，Fig.5-6 に示

した金属 Cu 粒子が析出したガラスのクラック耐性が向上した実験結果と定性的に一致した．

電圧印加によって金属 Cu 粒子が析出したガラスでは，インデンテーション破壊靭性値(KIFT)

がバルクガラスよりも増加していた．そこで，計算に用いる KICの値を 0.9，1.0 MPa m1/2の範

囲で変更し，Pc に対する破壊靭性値 KIC の影響を検討した．Fig.5-12 に示すように，KIC の増

加によって Pc はわずかに増加するものの，大きな変化は見られなかった．そのため，クラッ

ク耐性の向上には KIFTの向上よりもヤング率の低下の効果が大きいことが示された． 

(a) (b)
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Figure 5-12. Effect of the implantation of Cu particle near the glass surface examined by Peridynamics 

simulations. The critical initiation load, Pc is plotted as a function of the fracture toughness, KIC. 

 

以上から，電圧印加によってガラス表層に金属 Cu 粒子が析出したガラスでは，ガラス中の

金属 Cu 粒子が塑性変形することで負荷された応力を分散する効果が働き，ガラスのクラッ

ク耐性が向上することが実験およびシミュレーションから明らかとなった． 

 

5.2.4 まとめ 

 第 2 節では，表層に金属 Cu 粒子が析出したガラスのクラック耐性および機械的特性を，イ

ンデンテーション法による実験と分子動力学シミュレーションおよびペリダイナミクスシミ

ュレーションによる計算を用いて検討を行い，以下の知見を得た． 

(1) 電圧印加によって表層に金属 Cu 粒子が析出したガラスは，バルクガラスに対してクラッ

ク耐性が 10 倍程度向上した．圧子の押し込みによってガラス内部生じるに応力が圧子直

下の広範囲に分布していることから，ガラス表層の金属 Cu 粒子がガラス表層に受ける応

力を分散する効果をもたらしたことで，クラック耐性が向上したものと結論した． 

(2) 分子動力学計算から，ガラス中の金属 Cu 粒子は，ガラスに応力が負荷された際に塑性変

形することで応力を緩和し，ガラスの見かけの弾性率（ヤング率，剛性率）を低下させる

ことがわかった．ペリダイナミクス計算から，ガラス表層に金属 Cu 粒子の析出によって

ヤング率が低下した層が存在すると，圧子押込み時にガラス表面が受けるダメージを軽減

し，クラック耐性が向上することがわかり，実験的に得られた結論はシミュレーションか

らも支持された． 

金属粒子の析出による応力分散の効果としてガラスの高強度化を実現した本研究は, 酸化

物ガラスの新たな強化手法として，ガラスの強化分野に新たな知見を与えることができた．

ガラス中への第 2 相の形成による高強度化の実用化では，母ガラスの組成が結晶化や分相な

どの第 2 相を形成しやすい組成であるとともに，溶融温度や粘性などの製造特性や化学的耐
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久性などの実用面の特性も満たす組成の探索が必要となる．一方，本研究の手法のようにガ

ラス表層に第 2 相を後から生成する方法は，母ガラスの生産面，実用面の特性を損なうこと

なく，ガラスの表層の特性を改質するのに有用であり，ガラス表層へ第 2 相を導入したガラ

スを提供する手法として期待できることを示した． 
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第 6 章 

 

総括 

 

 

 

本研究はフロート法で製造される板ガラスの高機能化を目指し，フロート法を模擬した環

境下でスズ/ソーダライムシリケートガラス間に直流電圧を印加したときにガラス中に起こ

る現象の理解と，その現象を板ガラスの高機能化に活かす指針を得ることを目的とした．本

章では本研究で得られた知見を総括する． 

 

第 2 章では，フロートバス内の雰囲気から溶解した溶融スズ中の水素を電気化学的に酸化

し，生成したプロトンのガラスへの注入によるガラス表層の OH 濃度制御を研究した．溶融

スズをアノード，溶融スズ上に浮くガラス融液上に置いたグラファイト板をカソードとし，

1000℃で 4 V 以下の直流電圧を印加した結果，印加電圧の増加に応じてスズ/ガラス界面近傍

のガラス表層の OH 濃度も増加し，本手法によってフロートガラス表層の OH 濃度の制御が

可能であることを示した．一方で，電気化学的に注入したプロトンの多くが脱水縮合反応に

よってガラスから脱離することも明らかとなり，高温環境下への電気化学的なガラス表面改

質手法の導入において，目的とする電気化学反応だけでなく競争的に起こる反応への留意が

必要であるというプロセス設計上重要な知見が得られた． 

第 3 章では，アノードであるスズを電気化学的にガラスに注入し，ガラス表層で起こる現

象やその現象を支配するパラメータを研究した．Sn イオンを注入したガラス表層では，Sn 濃

度の増加とガラス中の Na, Ca, Ma の移動が起こるとともに，ガラス内部で SnO2結晶の生成や

分相が生じ，それらの層から成る多層構造を形成することを明らかにした．この多層構造の

形成は，高温電界下のガラス中で各イオンが移動度の序列に従って移動することに起因して

おり，イオンの移動度が現象を制御する上で重要なパラメータであることを明らかにした．

ガラス中での結晶生成や分相などの相変化は，本研究のようにガラス転移温度以上のガラス

構造の再構成が起こりやすい条件下で行うことで生じた特徴的な現象である．そのため，本

研究のような高温場でのガラスへの電気化学的なイオン注入は，ガラスの相変化を含む多様

な変化のバリエーションを有するガラスの表面改質手法であることを示した． 

第 4 章では，第 3 章で得られた電気化学的に Sn イオンを注入したガラスの発現する機能と

して，ガラスの破壊特性に強く影響する耐クラック特性を研究した．電気化学的な Sn イオン
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注入によって表面改質したガラスでは，組成の変化に伴うガラス表層の熱膨張係数の低下に

起因する圧縮応力層を形成し，未処理のバルクガラスに比べて耐クラック特性が大幅に向上

することが明らかとなった．高温場での電気化学的な表面改質によってスズ/ガラス界面から

数百 μm の深部に渡って形成する傾斜組成（多層構造）を活かした機能化の実例を示した． 

第 5 章では本手法によって創製できるガラスの機能や応用の幅を広げるために，Cu や Ag

を添加した Sn ベース合金をアノードに用いることで，ガラスへの Cu, Ag の注入を試み，ガ

ラス表層に起こる現象を研究した．その結果，Sn ベース合金中の Cu, Ag を選択的にガラス中

に注入することができた．さらに，ガラス中に注入された Cu, Ag イオンの一部は，共存する

Sn イオンとの酸化還元反応の進行によって還元し，ガラス内部で金属粒子を形成することが

わかった．そのため，注入したイオンのガラス内での状態を制御するパラメータとして共存

イオンとの酸化還元電位の序列が重要なパラメータであることがわかった．また，ガラス表

層に析出した金属 Cu 粒子は，ガラスが表層に受ける応力を広い範囲に分散する効果をもた

らし，ガラスのクラック耐性を向上させることが分かった． 

 以上の第 2 章～第 5 章で述べた研究成果を通して，高温場のガラスに直流電圧を印加し，

電気化学的にカチオンを注入する手法は，低電圧で高速なイオン移動制御が可能であり，フ

ロート法に導入して板ガラスの表面改質技術として実用化するのに十分現実的な時間スケー

ルで表面改質が可能であることを示した．また，ガラス転移温度を超える高温のガラス融液

に対する電気化学的なカチオン注入は，イオン移動による組成の変化だけでなく，組成の変

化やイオン同士の酸化還元電位の序列に応じた分相や結晶析出などのガラス中の相変化も生

じることを明らかにした．これはガラス構造の再構成が容易に起こる高温下のガラスに特有

の現象であり，本手法がガラス中の「相の制御」という板ガラスの機能化に向けた新たな軸

を有することを見出した．さらに，電気化学的な表面改質によってガラスが発現する機能の

具体例として，傾斜組成（多層構造）や第 2 相（金属粒子）の形成による耐クラック特性の

向上という実例を示した．この実例を通し，本手法がガラスの高強度化の機能分野へのアプ

ローチが期待できることを示した． 

以上の知見から，本研究で取り組んだ高温場のガラスへの電気化学的なイオン移動制御手

法が，ガラスの改質手法として幅広い展開が期待でき，板ガラスの高機能化を実現する手法

として有用であることが示された．  

 

本研究で用いた手法は必ずしもフロートバスへの導入や表面処理に限定されなくともよい．

本研究で得られた知見によれば，高温下のガラスでは電気化学的なイオン注入が素早く進行

するため，一般的なガラスの作製方法である溶融急冷法での調製が困難な組成のガラスの調

製方法としての応用も期待できる．例えば，SiO2−SnO 系ガラス溶融急冷法で調製する際，溶

融工程において原料の SnO の不均化反応や酸化反応の進行によって金属 Sn や SnO2が形成す

るため，大きなガラスのインゴットを歩留まりよく調製するのは容易ではない．これに対し

て，調製が容易な SiO2−Na2O 系ガラスを出発ガラスに用いて，本研究の手法により Sn2+イオ
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ンを電気化学的に注入することで SiO2−SnO 系ガラスを容易に調製するなどの応用が期待で

きる． 

Fig.6-1(a)に示すように，電解めっきや電解精錬など電気化学反応を利用した従来の工業プ

ロセスは，電極反応によって電極上に目的物質を堆積することを利用したプロセスであり，

アノードとカソードの両電極間に存在する電解質はキャリアであるイオンの輸送層としての

機能を果たすのみで，常に一定の状態を保つべきものである．一方，本研究で研究したプロ

セスは，電極反応による生成物は目的物質ではなく，電解液（ガラス融液）の組成変調（改

質）を意図したものである(Fig.6-1(b))．この点で従来の電気化学プロセスとは一線を画した電

気化学反応の新たな利用法と位置付けられる．このようなプロセスは，(i)ガラス融液中には

移動度の異なる複数の可動イオンが高濃度に存在すること，(ii)ガラス融液の粘度が非常に大

きく，組成が均質になることなく成分イオンの移動が生じることなど，ガラス融液が特徴的

な電解質であるがために成り立っていると言える．しかしながら，本研究で使用したプロセ

スは，ガラス融液と同様な特徴を有する溶融塩やイオン液体などの電解質にも適用可能であ

り，電気化学反応の工業プロセスへの利用における新領域となる可能性を秘めている．今後

の展開に大いに期待が持てる． 

本研究で得られた成果により，高温場のガラスの電気化学的な改質および高機能化に関す

る研究が活発に行われ，今後，本研究で提案した手法の実用化によって高機能化した材料の

展開が進むことを期待する． 

 

 

Figure 6-1. Schematic illustration of (a) conventional process using electrochemical reaction and (b) this 

study. 
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