
１. は じ め に
ガラス製品の多くは優れた強度を有することが要

求されている。近年、様々な建物でガラスが壁や屋
根に用いられるようになっているが、このような場
合では、ガラスは構造材料として扱われるため、高
強度を有する必要がある。また、液晶ディスプレイ
やプラズマディスプレイは家庭用テレビとして大型
化しているが、例えば、液晶ディスプレイでは
2850×3050mmサイズで厚さ0.7mmのガラスが基板
として用いられており、生産工程上においても製品
上においてもガラス基板が優れた強度を有する必要
がある。他にも情報通信分野ではガラス製のハード
ディスクがモバイル用途で用いられ、強度や耐衝撃
性が求められている。通常、ガラスは割れやすいと
いう欠点を持っているが、その欠点を補うべく、強
度に優れるガラスが要求されている。

２. 脆さの制御
ガラスの実用強度はガラス表面のキズに大きく影

響される。例えば、キズのないシリカガラスファイ
バの強度は液体窒素温度で約10～15GPa（1）、室温で5
～6GPa（2）であるが、実測される通常のシリカガラス
の強度はその２桁程度小さい値となる。これはガラ
ス表面のキズによるものであり、従ってガラス表面
のキズを制御すればガラスの実用強度も上昇する。
ガラスの物性はガラス組成に大きく依存するが、

強度も例外ではない。ガラスの強度はクラックの発
生挙動と密接な関係があるが、その挙動もガラス組
成に依存する。当社ではこれまでクラックが発生し
にくいガラスとしてLess Brittle Glass（LBガラス）（3,4）

を報告してきたが、このガラスはTable 1に示すよう
に通常の窓ガラス（ソーダライムガラス）と類似し
た組成であるにもかかわらず、ビッカースインデン
テーションを行ったときのクラック発生荷重は極め
て大きい。Figure 1にソーダライムガラスとLBガラ
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High strength glass has been developed over many years since glass has disadvantage
of brittleness. Generally, the fracture of glass is caused with crack generation and
growth, which depend on glass composition and structure. However, the mechanism of
glass fracture has been still studied by many glass scientists. In this report, the
dependencies of glass composition and structure changed by thermal history on
brittleness and crack growth in glass are presented including recent research topics.

ガラスは割れやすいという欠点を有することから、これまで長年にわたって強度に優れ

るガラスの開発が行われてきた。一般的に、ガラスの破壊は、クラックの生成と成長に

よって生じる。これらはガラスの組成や構造によって変化することが知られているが、依

然、そのメカニズムについては多くのガラス研究者によって研究されているところである。

本報告では、ガラス組成や熱履歴によって変化するガラス構造による強度への影響につい

て最新の研究結果とあわせて紹介する。
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スのビッカースインデンテーション後のクラック発
生挙動を示す。この図の縦軸はクラック発生確率を
示し、４箇所のビッカース圧痕の頂点から発生する
クラックの数の平均値を示す。従って、すべての頂
点からクラックが発生した場合、クラックの数が４
となり、発生確率は100%に相当する。Figure 1に示
すように、通常のソーダライムガラスに比べてLBガ
ラスは約10倍のクラック発生荷重となる。このこと
は実用的には、例えば、スクライブ時のチッピング
の少なさなどに反映される。Figure 2にソーダライ
ムガラスとLBガラスをダイヤモンドホイールでスク
ライブした後の表面の写真（5）を示す。写真のように
LBガラスではチッピングもなく、V型のきれいな溝
が形成され、かつ金属や樹脂の場合に見られるよう
なカールしたガラス片が見られる。これはLBガラス
が通常のソーダライムガラスに比べて塑性変形が起

きやすく、その結果としてクラックが発生しにくい
ガラスとなっていることを示している。
ガラスは弾性率の温度依存性が正か負かによって、

normalガラスとanomalousガラスに大別される（6-8）。通
常のガラスは弾性率の温度依存性が負であり、
normalガラスに分類されるのに対し、シリカガラス
やパイレックスガラスは弾性率の温度依存性が正で
あり、anomalousガラスに分類される。LB glassは
normalガラスとanomalousガラスの中間に位置する
ため、normalガラスとanomalousガラスの中間組成
で耐クラック性が向上する可能性が考えられる。ガ
ラスの脆さ「Brittleness」はLawnとMarshall（9）に
よって以下のように定義されている。

B = H / KC （1）

ここで、BはBrittleness、Hはビッカース硬度、KC
は破壊靱性を示す。従って、塑性変形しやすく破壊
靱性が大きい材料でBrittlenessが小さくなる。normal
ガラスはアルカリ金属やアルカリ土類金属などの修
飾イオンを含むため、塑性流動が起きやすいが、緻
密化が生じにくく、ガラスのネットワーク構造が弱
い傾向がある。逆にanomalousガラスは、３次元の網
目構造が発達しているため緻密化が生じやすく、ガ
ラスのネットワーク構造も強いが、塑性流動が生じ
にくい。そのため、normalガラスとanomalousガラ
スの中間組成では塑性流動が生じやすく、かつネッ
トワーク構造も強いため、Brittlenessが小さくなり、
耐クラック性が向上すると考えられる。Grossら（10）の
CaO-Al2O3-SiO2三成分系ガラスにおいても、normalガ
ラスとanomalousガラスの中間組成で耐クラック性が
向上している。

３. インデンテーションによる緻密
化と塑性変形

ビッカースインデンテーション後のクラックの生
成の形態は、normalガラスとanomalousガラスでは
異なることが知られている（11,12）。これはビッカースイ
ンデンテーション中に生じる緻密化や塑性変形がど
の程度起こるか、またそれによって荷重除去後にど
の程度の残留応力がガラスに生じるかによって決ま
る（13）。Perriotら（14）は顕微ラマン分光法を用いてビッ
カースインデンテーション後のシリカガラスの緻密
化が16%であると報告している。Yoshidaら（15）は緻密
化がガラス転移点以下の温度で容易に回復すること
に着眼し、インデンテーション後の表面形状を熱処
理前後で比較することにより、緻密化量の推定を

SiO2 Al2O3 Na2O K2O MgO CaO (g/cm3) (GPa) Tg (℃)

Soda-lime-silicate glass 71.7 1.1 12.2 0.6 5.6 8.8 2.5 72 55

Less brittle glass 78.6 2.0 13.3 1.1 4.0 1.0 2.4 68 515

Composition (mol%) Density Young's modulus

Table 1 The glass compositions and properties of the soda-lime-silicate glass and the LB glass（4）.

Fig. 1 Cracking behaviors after Vickers indentations in
the soda-lime-silicate glass and the LB glass（4）.

Fig. 2 Micrographs of scratched surface with a
diamond tool for the soda-lime-silicate glass
(a), the LB glass (b) and (c)（4）.
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行っている。シリカガラスとソーダライムガラスで
は、ビッカースインデンテーションによる変形量に
おける緻密化の効果がそれぞれ92%、61%であると
報告している。ただし、この値は残留応力による弾
性変形分も含んでいると考えられる。筆者ら（16）はIR
分光法を用いて、ビッカースインデンテーションと
ボールインデンテーションによる密度変化をシリカ
ガラスとソーダライムガラスについて調査した。そ
の結果、ボールインデンテーションの圧痕中心部分
では、シリカガラスで明確な密度上昇が観測された
が、ソーダライムガラスでは明確な密度上昇は認め
られなかった。一方、ビッカースインデンテーショ
ンの圧痕周辺部分では、ソーダライムガラスで密度
低下が観測された。これまでインデンテーションに
よる塑性流動の古典的な理論は体積保存の元に展開
されてきたが、この実験結果は塑性流動（せん断流
動）が少なくともソーダライムガラスにおいては体
積膨張を引き起こすことを示している。体積膨張は
ガラスにおける破壊現象に影響を及ぼすと考えられ
る。例えば、スクラッチ傷の場合、このような体積
膨張はより多くの応力を生成し、クラック生成を引
き起こすと考えられる。既に金属では体積膨張が塑
性流動に伴って生じることが知られている（17,18）。また、
それに応じて、降伏応力が引張応力下と圧縮応力下
で異なり、引張応力下で降伏応力が小さくなること
も示されている（17,18）。この現象はS-D効果（Strength-
Differential effect）と呼ばれている。ソーダライム
ガラスで塑性流動により体積膨張が生じたというこ
とは、金属と同様にソーダライムガラスにおいても
S-D効果が生じる可能性がある。このような現象は特
に大きい引張応力が働くクラック先端などの破壊現
象に大きな影響を及ぼしている可能性も考えられる。

４. 熱履歴による強度の変化
４.１　仮 想 温 度
ガラスの物性は組成だけでなく熱履歴によっても

変化する。例えば、シリカガラスの場合、速い冷却
速度で作られたガラスは、遅い冷却速度で作られた
ガラスに比べて密度が高い（19-21）、屈折率が高い（19,20）、
ヤング率が高い（22）、硬度が高い（23）、熱膨張係数が高
い（19,24）、フッ酸に対するエッチング速度が速い（25）な
どの性質を示す。しかし、ソーダライムガラスなど
通常のほとんどのガラスは、速い冷却速度で作られ
た場合に密度が低い（26）、屈折率が低い（27）、ヤング率
が低い（28）など、種々の物性の冷却速度依存性は
normalガラスとanomalousガラスで逆となる。しか
しながらnormalガラスとanomalousガラスで傾向が
逆にならない例もある。例えば、粘性はシリカガラ
スでもソーダライムガラスでも速く冷却したガラス
の方が小さくなる（27,29,30）。
このような熱履歴によるガラスの物性変化は、工

業製品の品質安定性のため、十分に考慮される必要
がある。例えば、光学レンズのような光学部品では、

屈折率を精密に制御する必要があるが、ガラス組成
が同じであっても製造工程における熱履歴が変化す
ることで屈折率が変化することとなるため、特に徐
冷工程を精密に制御する必要がある。また、近年、
普及が著しいフラットパネルディスプレイ用の基板
ガラスでは、ディスプレイパネル製造メーカーにお
いて製造工程でガラス基板が歪点近傍までの加熱工
程を通過する。この場合、その熱工程によって密度
が変化し、ガラスの寸法が変化するため、ディスプ
レイのパターンずれの原因となる可能性がある。与
えられた熱履歴によってガラスの物性がどのように
変化するかを把握することは、ガラス製造メーカー
にとって非常に重要であるといえる。
ガラスの熱履歴を反映するパラメーターとして、

仮想温度（Fictive temperature；Tf）というパラ
メーターが知られている。ガラスは各温度に対して
平衡となる状態が存在し、一定時間その温度で保持
すれば、構造緩和によってその温度の平衡構造へ少
しずつ移行する。その温度がガラス転移温度付近の
場合は、構造緩和が比較的短い時間で進行するため、
十分な時間保持すれば、平衡構造に到達することが
できる。Tool（31）は、ガラスを加熱したときの平衡構
造となる温度を「仮想温度」と定義した。一般に、
ガラス転移温度付近の高温で長時間保持を行って平
衡状態とした後に急冷して得られたガラスは、その
平衡状態の構造が凍結されるため、その熱処理温度
を仮想温度とするガラスとなる。一方、ガラスに徐
冷を施すと、徐冷中に構造緩和が進行するため、仮
想温度は低下する。従って、速い冷却速度で得られ
たガラスは仮想温度が高くなり、遅い冷却速度で得
られたガラスは仮想温度が低くなる。

４.２　強度の仮想温度依存性
密度や弾性率のように、ガラスの強度も熱履歴に

よって変化することが予想される。実際、フロート
ガラスなどの実用ガラスでは、徐冷前のガラスの方
が徐冷後のガラスに比べてダイヤモンドカッターな
どで傷が入りにくく、割れにくいことが知られてい
る。ガラスは急冷によって強化ガラスのような歪が
入ることから、徐冷前のガラスでは表面の圧縮応力
によって強度が上がっていることも考えられるが、
原らの研究（32,33）では、ダイヤモンドカッターによっ
て誘起されたクラックの長さは歪よりも密度に対す
る依存性の方が大きいことが明らかになっており、
密度が低い、すわなち冷却速度の速いガラスでク
ラックが入りにくく、割れにくくなることが示され
ている。また、Tomozawaらの実験では、仮想温度
の高い低密度のソーダライムガラスで高い強度を示
し（34）、優れた疲労特性を示す（35）ことが報告されてい
る。Figure 3にソーダライムガラスとLBガラスの
ビッカース硬度とIF法（Indentation Fracture法）
による破壊靱性値の仮想温度依存性を示す（36）。ソー
ダライムガラスでは、仮想温度の上昇に伴って破壊
靱性値が増加することを確認したが、LBガラスでは
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仮想温度の上昇に対してやや減少した。しかし、IF
法は半経験式に基づく方法であり、ガラス組成や押
し込み荷重によって圧痕周辺の変形状況がことなる
ことから、この方法で得られた破壊靱性値について
は注意が必要である。実際、IF法によって求められ
た破壊靱性値とシェブロンノッチ法で求められた破
壊靱性値には差が見られる（37）。

４.３　クラック成長速度の仮想温度依存性
破壊靱性や疲労特性などの機械的特性を調査する

方法として、応力拡大係数（Stress Intensity Factor）
KIと亀裂進展速度Vの関係、いわゆるK I -V曲線を測定
する方法がある。ソーダライムガラスのK I -V曲線は
WiederhornによってDouble Cantilever Beam
（DCB）法を用いて測定されている（38）。Figure 4に
K I -V曲線の模式図を示す。一般的にK I -V曲線は３つ
の領域に分けられる。領域 Iでは、亀裂進展速度は
応力と湿度に依存する。これはクラック先端でのSi-
O-Si結合と水の反応が律速になるためと説明されて
いる。領域IIでは、亀裂進展速度は応力によらず湿
度にのみ依存する。これはクラック先端への水の供
給が律速になるためと説明されている。これに対し、
領域IIIでは、亀裂進展が湿度には依存せず応力にの
み依存する。完全に乾燥した雰囲気や真空中では領
域IIIのみが観測される。従って、水分の存在する雰
囲気下で得られた領域Iや領域IIのデータを比較する
ことで、水蒸気雰囲気下あるいは大気中での強度や
疲労特性を把握することができる。また、領域IIIの
データは水分によらないガラスの本質的な亀裂進展
を示し、臨界応力拡大係数（Critical Stress
Intensity Factor）KIC、いわゆる破壊靱性を示す。
DCB法はクラックが長くなるにつれて亀裂進展速度
が速くなるため、実験の最後は加速度的に亀裂進展
速度が速くなり、一気に破断してしまうため領域III
のデータが取りにくい。一方、Jassen（39）によって提
案されたDouble Cleavage Drilled Compression
（DCDC）法では、逆にクラックが長くなるにつれて
亀裂進展速度が遅くなるため、領域IIIのデータが取
りやすいというメリットがある。Figure 5にDCDC
法試験片の形状を示す。DCDC法では、ガラスを上

下から圧縮することにより、先端の穴から上下にク
ラックが発生、進展する。そのクラックの位置から
応力拡大係数KIを求め、クラック先端位置の変化速
度から亀裂進展速度Vを求める。
Figure 6に通常のソーダライムガラスの大気中

（相対湿度50%）及び乾燥窒素雰囲気中におけるK I -V
曲線を示す（40）。相対湿度50%のデータでは領域 I の
みが見られており、乾燥雰囲気のデータでは領域II

Fig. 3 Fictive temperature dependences of Vickers
hardness and fracture toughness in the soda-
lime-silicate glass and the LB glass（36）.

Fig. 6 The KI - V diagram for the soda-lime-silicate glasses
with different fictive temperatures in the ambient air
with relative humidity around 50% and in the dry
nitrogen atmosphere（40）.

Fig. 4 The schematic of the KI - V diagram for soda-lime-
silicate glass.

Fig. 5 The Double Cleavage Drilled Compression (DCDC)
specimen geometry（39）.
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の一部と領域IIIが見られている。図中の線は次式に
よるフィッティング結果である。

V = AK n
1 （2）

ここでAとnは定数であり、特にnは応力腐食感受性
指数（stress-corrosion susceptibility coefficient）と呼
ばれる。Figure 6から、ソーダライムガラスでは仮想
温度の高いガラスでクラック進展速度が遅くなり、
仮想温度が高いガラスで強度が高くなることが確認
できる。Figure 7にはLBガラスのデータを示すが、
LBガラスにおいてもソーダライムガラスと同じ仮想温
度依存性を示すことが確認できる（41）。一方、Figure 8に
シリカガラスのデータを示すが、シリカガラスでは
ソーダライムガラスとは異なり、仮想温度の低いガ
ラスでクラック進展速度が遅くなり、仮想温度が低
いガラスで強度が高くなることが確認できる（40）。
ソーダライムガラスとLBガラスの破壊挙動につい

て分子動力学シミュレーションを用いて調査した結
果（4）、両方のガラスにおいて、引張応力下では塑性
流動が起こり、圧縮応力下では塑性流動と緻密化の
両方が起こることを示した。加えて、ソーダライム
ガラスではLBガラスよりSiO2のネットワークが少な
いことから、塑性流動が起こりやすいことを示した。
BridgmanとSimon（42）はNa2O-SiO2ガラスにおいて圧縮

応力による緻密化がSiO2含有量と共に増えることを
確認した。同様に、Yoshidaら（15）もSiO2含有量の多い
ガラスでより大きな緻密化が見られることを報告し
ている。LBガラスはソーダライムガラスに比べて
SiO2含有量が多いため、ビッカース圧痕下での緻密
化はより顕著であると考えられる。IF法では破壊靱
性値は圧縮応力下で測定される。すなわち、IF法で
求められた破壊靱性値は緻密化の影響を強く受ける
ことが予想される。しかしK I -V曲線は引張応力下で
測定されるため、緻密化の影響は受けない。そのた
め、LBガラスの場合、IF法により求められた破壊靱
性値がDCDC法で求められた破壊靱性値より高く
なったものと考えられる。
ソーダライムガラスはnormalガラスであり、仮想

温度の上昇と共に硬度が小さくなる。先に述べたと
おり、ソーダライムガラスにおけるビッカースイン
デンテーション時の変形は塑性流動が支配的であり、
仮想温度が高くなると塑性変形が起こりやすくなる
ことを示している。これは、仮想温度の高いガラス
で低い粘性を示す（27,29,30）ことからも推測される。Itoと
Taniguchi（43）の分子動力学シミュレーションも仮想温
度の高い急冷して得られたソーダライムガラスは仮
想温度の低い徐冷したソーダライムガラスより容易
に塑性変形を示すという結果となっている。実際に、
Marshの理論（44）を用いてビッカース硬度からソーダ
ライムガラスの降伏応力を求めてみたところ、仮想
温度450℃で3.0GPa、仮想温度550℃で2.8GPaとなっ
た。従って、normalガラスであるソーダライムガラ
スやLBガラスで仮想温度が高い方がクラック進展速
度が遅くなる傾向が見られたのは、仮想温度の高い
ガラスの方が塑性変形に伴う仕事量が大きくなり、
破壊靱性値が高くなったためと考えられる。
クラック進展速度の仮想温度依存性はnormalガラ

スとanomalousガラスとで逆になっている。急冷し
たシリカガラスと徐冷したシリカガラスの環の数の
違いをシミュレーション（45）すると、徐冷したガラス
に比べて急冷したガラスの方が６員環の少なく、３
員環や４員環が多いという結果が得られる。シリカ
ガラスでは、６員環は最もエネルギー的に安定な構
造で、３員環や４員環はエネルギー的に高い、不安
定な構造であることが知られている（46）。従って、仮
想温度の高いガラスはより不安定な結合をより多く
含むことになり、結果としてより容易に結合が切れ
ると考えられる。これはSi-O-Si結合の連続的な断裂
を引き起こし、クラック進展をより容易にすると考
えられる。Ochoaら（47）は低歪速度下でのシリカガラ
スの破壊過程を分子動力学でシミュレーションし、
キャビティー生成とその結合による破壊過程の進行
メカニズムを提案した。仮想温度の高いガラスは大
きな密度揺らぎを示し、弱い結合の割合が多い。
従って、仮想温度の高いガラスはキャビティー生成
とその結合がより起こりやすい状態になっていると
考えられる。クラック先端でのキャビテーションは
他にも分子動力学シミュレーション（48,49）で予言され

Fig. 8 The KI - V diagram for the silica glasses with
different fictive temperatures in the ambient air
with relative humidity around 50% and in the
dry nitrogen atmosphere（40）.

Fig. 7 The KI - V diagram for the LB glasses with different
fictive temperatures in the ambient air with relative
humidity around 50% and in the dry nitrogen
atmosphere（41）.
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ているが、実際に実験で観測することも試みられて
いる。Célariéら（50）は分子間力顕微鏡（AFM）を用
いてシリカガラスとアルミノシリケートガラスでク
ラック先端でのキャビテーションを観測した。しか
し、GuinとWiederhorn（51）はソーダライムガラスと
シリカガラスにおいてAFMにより破壊表面を調査
し、キャビテーションは生成せずに単に原子結合の
連続的な断裂に基づくと結論づけた。このようにク
ラック先端の現象に関しては活発な議論が繰り広げ
られているが、現時点では依然結論は出ていない。

５. ま と め
以上に述べてきたとおり、クラックの生成と進展

のメカニズムについてはまだ未解明な点が多い。そ
れらを理解することが、クラックの生成と進展を制
御し、真のタフガラスを作るためには重要であると
考えられる。IF法で求められるBrittlenessは物体との
接触によって生ずるクラックに対する耐性を現実に
則した形で表す良いパラメーターである。実際、LB
ガラスのクラック発生荷重は通常のソーダライムガ
ラスに比べて10倍程度大きい。しかしながら、LBガ
ラスはDCDC法やシェブロンノッチ法で求められる
破壊靱性値が大きいわけではなく、塑性変形や緻密
化によって脆さが軽減されていることとなる。ガラ
ス構造によって塑性変形や緻密化の挙動を制御しつ
つ、破壊靱性値を高く維持することができれば、タ
フガラスとしての機能を発現するものと考えられる。
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