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相はαMn構造を持ち, 450･CではMg量の組成範囲がほぼ

44~62at%となる。理想的な構造ではAll2Mg,7(58.6at%Mg)
の組成比を有する。

Al-Mg"mAI-Mg-Mn,Al-MgMn"r系のAl側の状態図に

ついては大西らがX線回折により詳細に調べている8)。

Al-Mg-Crの場合には， α固溶体, 8(A17Cr),6(Al3Mg2)と

E(A1,8Mg3Cr2,"3",a=1.4545nm)が,AI-Mg=Mn系では， α

固溶体, Al6Mn,6(Al3Mg2),T(Al,8Mg3Mn2,"3",a=1.4529

nm)が存在することを確認した。また, Al-Mg=Mn-Cr系で

はα固溶体,Al6Mn,9,G[(Mn,Cr)A1,2]相, E相の存在が確
認されている。

1．はじめに

Al-Mg系合金は加工硬化および固溶体硬化，析出硬化の性

格を合せ持ち，適度の強度を有し，かつ，耐食性，成形加工

性，溶接性などにも優れているため，実用の展伸アルミニウ

ム合金では最も広い用途を持っている。

わが国における平成22年のアルミニウム製品需要は約

3,935千トンと推定される。その内訳は圧延品2,058千トン，

鋳造品387千トン， ダイカスト949千トン，その他541千ト

ンであるが，圧延品2,058千トンの内, Al-Mg系合金は360

千トンで17.5％を占め,AI-Mg=Si系（約47%),純アルミニ

ウム系（約22％）に次いで多い1)o

すでに， 25年前にAI-Mg系合金についてレビューを行っ

たが2)，本報では， それ以降の研究の動向や，実用的な観点

から最近の製品での適用例を紹介する。

2. AI－Mg系合金の組織と構成相

2． 1 AI-Mg系平衡状態図

OkamotoのAl-Mg系平衡状態図を図1に示す3),4)｡Murray
の状態図5)以降の中間相に関する研究成果が反映されてい

る6)。Al側の最大固溶度は共晶温度450･Cで18.6at%である。

一方,Mg側のAlの最大固溶度は共晶温度437･Cで11.5at%

である。中間相として，表1に示すような金属間化合物が形

成される3)’4)。β相は37.5~40at%のMg量を含み，通常

AI3Mg2と表記される。MondolbのAluminumAlloysに採用さ

れている状態図7)では， β相のMg量が37.2~39.6at%となっ

ていて,A13Mg2(40at%Mg)の組成比が上記の領域からはず

れるためにAl8Mg5(38.5at%Mg)と表記されることもある。γ
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2．2凝固過程とポロシティ形成

Al-Mg系合金は磁気ディスク材，ホイール材，缶材，厚板

などに使用されているが， ポロシティに起因する表面欠陥や

切削時の点状欠陥およびふくれなどの問題がある。高品質の

鋳塊を製造するには，鋳塊中のポロシティの生成量および分

布を制御することがアルミニウムのDC鋳造プロセスにおい

て非常に重要であるoMg量が増加するに伴って合金内に吸

収されるガス量は増加する。長海らは水素ガス量とMg添加

量(mass%)を次の二次式で精度よく表現できることを示し

た9)。

過程で圧力損失が少ないため，ポロシティ核の成長が遅くな

り， またデンドライトアームの成長に抑制されるために細長

いポロシティとなるo (b2)はスラブ中間部のように樹枝間

の圧力減少が大きくなると，ポロシティの成長が速くなり，

浮力と樹枝間対流の影響でポロシティはルー,､から外側へ移

動し，サイズも表層部より大きくなる｡ (c)はスラブ中心部

のように凝固の最終段階において圧力減少が著しくなり，凝

固進行速度が大きくなるため，デンドライ,､アーム同士が衝

突しはじめる。そのために溶湯の補給が難しくなるため典型

的なシュリンケージポロシティとなる。長海はポロシティの

曲率半径〃("m)とDAS("m)の関係式は次式で与えられ

ることを明らかにした'1)。助("m)はポロシティの相当直径
を示す。

"=0.0157Xb2-0.0514Xc+0.32

Hは初期水素ガス濃度(Cm3/1009),XCはMg添加量

(mass%)である。

図2はMg添加量を2%から6%まで変化させたとき，密

度の測定によって得られたスラブ表層から中心までのポロシ

ティの生成量の分布を示す9)｡Mg添加量が少ない場合(2%),

スラブ内のポロシティは微細であり，表層から中心まで均一

に分布している。ポロシティの形状は球状に近い形を有して

いる。Mg添加量が3%以上になるとポロシティの数および

サイズともスラブの表層から中心に向かって増加する。ポロ

シティの形状については表層部では細かいポロシティが主流

であり，中間部ではサイズが大きい細長いポロシティで，中

心部ではポロシティが粗大化し， シュリンケージポロシティ

の形状を有している。このポロシティの形成機構を図3に模

式的に示す10)oポロシティの核は(a)に示すように樹枝間

のルートに生成しやすい。圧力の減少および水素ガスの過飽

和に伴ってポロシティが成長し(bl), (b2), (c)に示す3種

類のポロシティとなる。 (bl)はスラブ表層部のように凝固

助=2邸=0.2762×DAS-4．2

図4はX線トモグラフィを用いてAl-5%Mg合金の鋳造後と

均質化処理後の水素ボアの成長，合体，消滅挙動を示してい

る12)｡小径ボアが淘汰され，大径ボアが成長するOstwald成

長の様子がわかる。戸田らは様々な水素トラップサイトへの

水素分配挙動を解明し， さらに圧延中のボアの消滅，再発生

挙動も明らかにした'3)。

Ransleyや'1hlbotによると，水素量は微量不純物のナ|､リ

ウム量に依存することが報告されている14),15)｡図5はNafi

と吸収される水素量の関係を示す'5)｡Mg量が2%以上では

Naと水素の化学量論的比に近い線上に沿って増加する。け

い素はナトリウムと結合してNaAIS跡を形成するがMgが増

えてくるとMg2Siを形成して，水素と結びつきやすいフリー

なNaが粒界に生成するために水素が増加してくる。後述す

るようにNaはAl-Mg合金の熱間脆性を助長する。
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ていないスラブ(Ti:0.003%),実線は微細化され

たスラブ(Ti:0.015%)
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図5 0.15maSS%Siを含有するAl-M9合金におけるナト
リウム水素化物形成に及ぼすMg量の影響。水素
は450･C, 101kPaで吸収させた量から評価。破線

はNaHの化学量論的比を示す15）

2．3遷移金属の微量添加と金属間化合物の生成

実用AI-Mg系合金には，強度の向上や再結晶粒微細化の

ために,Mn,CEZrなどが添加されている。これらの元素は一

定量以上添加されると，連続鋳造時に巨大な金属間化合物を

発生させることがあり， その後の熱間加工性低下の原因や，

加工材の疲労強度や勒性の低下を引起す一因となる。

吉川らはAI-4%Mg合金について，鋳造時の巨大化合物発

生に及ぼすMn,Crの影響を調べた16),17)。晶出物には2種類あ

り,Al-Fb-Mn系とAl-Cr系(Al7Cr)にMn,FE,Tiが固溶した
化合物があり， 巨大化合物になるのはa-Alの晶出以前に初

晶として晶出するAl7Cr (8相）であることを明らかにした。

また,Al-4%Mg-Mn-Cr四元合金の初晶線は635･Cにおいて，

[%Mn]+3.18[%Cr]=0.805

であり， また，初晶化合物の生成温度7b(｡C)は

巧=565.8+85.9(%Mn+3.18%Cr)

で表せることを報告している。

さらに柴田らは,AI-4.5%Mg合金中の巨大金属間化合物の

生成に及ぼす陸,Tiの影響を調べた18)。氏,Tiはいずれも巨

大金属間化合物の晶出するMn,Crの晶出限界曲線をMn,Cr

の低濃度側に移行させる。660･C(933K)での直線の回帰式

を求めると，氏の場合には，

[%Mn]+3.20[%Cr]+0.21[%FE]=1.25

Tiの場合には，

[%Mn]+3.20[%Cr]+5.6[%Ti]=1.25

0．1 10 1卿 1噸O0

Timeinmin

図7Al-4.5%Mg合金のβ相(Al3Mg2)再固溶の等温変
化曲線認）

となり,Tiは氏の約26倍の影響を与えることを報告してい

る。また,Ti添加では巨大金属間化合物のサイズは小さくな

り，個数の増加することが報告されている。

Al-Mg系合金にTi､Crを添加したときのミクロ偏析挙動

については神尾らが研究している19),a))｡Tiが添加されると，

一方向凝固における等軸晶組織では，平均冷却速度の上昇に

伴い，非平衡相（β相）の晶出量が減少し，デンドライト

アーム中心の最低Mg濃度が増加する19)｡Crが添加された場

合，鋳塊の結晶粒は微細化されるが， テンドライトセルサイ

ズはほとんど変化しない。さらにCr添加によりテンドライト

ー次アーム中心の最低Mg濃度は低下し，非平衡相は多く晶

出する。また, 450･Cで均質化熱処理すると, 430･Cよりも均

質化が遅滞する。 これは450｡Cでの短時間の加熱でE相

(Al,8Mg3CIn)が析出し，一時的にMgの拡散の停滞が生じた

ためと考えられている2o)｡Al-Mg合金のマクロ偏析について
は, DC鋳造ではスラブやビレットの中心部では図6のよう

にMg濃度が低下することがよく知られている21)｡これは
AIT肥の添加の効果は小さく， スラブ厚みが増すほど顕著と

なる。AI-MgMn$r系の5083合金について，鋳塊の均質化

熱処理でE相, 0相以外にAl4Mnも析出することをLeeらは
報告している22)。さらに， この析出物は5083合金の熱間加
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図9大気中での5182合金（缶蓋材）の熱重量分析試験
結果劇)，曲線上の数値は温度(｡C)を表す

e

(b)

図10

(d)

Al-Mg系合金の高温酸化機職(a)酸化の初期
段階, (b)MgOの形成と非晶質皮膜の破壊, (C)
MgOの凝集化・堆積, (d)波状の界面の形成26）

工性にとって重要なことが指摘されている。なお,AI6Mnも
粒界上には存在していることが確認されている。

最近では溶接部の熱影響部の幅を抑制し，熱影響部の強度

向上のためにMn,ZrJPScを複合添加することで再結晶温度

を上げた合金も研究されている。これらの添加元素による第

2相粒子の析出状態は再結晶温度に影響を与えるためにその

析出量を予測することは重要である。図7はAl-4.5%Mg合

金の高温での電気抵抗の等温変化を求めることでβ相の再固
溶時間を示している23)oこの合金をベースにZEMn,Mn+ZW

Mn+Zr+Scを添加した合金の電気抵抗からAl$ig二元合金

の電気抵抗を差引いた電気抵抗変化を図8に示す23)｡それぞ

れの化合物の析出のノーズと電気抵抗への寄与がわかる。

2．4高温酸化

A1-Mg系合金は350｡C以上に加熱されると，表面でマグネ

シウム酸化物が形成される。AI-Mg合金の酸化速度はMg濃

度にも依存するが，高温になるに従って，直線則から対数則

や放物線則に移行する。図9は5182缶蓋材の大気中での酸

化物の重量変化を示す割)｡550｡C以上では放物線則を示す。

乾燥したCO2雰囲気では酸化物生成が減少する。高温酸化時
に水蒸気が存在すると，表面での膨れ(blister)が著しくな

るお)。

MgOの形成に関しては, "primary"とl$secondary''のMgO
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L12規則構造化が優先的に起こり’次第に規則構造領域が拡
大し， さらにこの領域は球状化していくのに対し，高温では

変調織造が形成されないために，はじめからβ〃（規則椛造の
GPゾーン）が核生成．成長する。したがって，規則職造に

の2種類があり, primaryMgOは非晶質のγ-A1203と金属の

界面で生成し，結晶性のMgOか,Mgの蒸気圧力：低いときに

はスピネルのMgAl204が形成されるosecondaryMgOは非晶

質のγ,Al203をMgで還元して形成される｡Fieldらは，

Al-4.2%Mg合金の高温酸化を調べ，図10で示すようなモデ

ルを提案している2③。初期に非晶質層と金属界面では, pri-

maryMgOが，非晶質層内ではsecondaryMgOが形成される。

温度が上昇するにつれて, primaryMgOは粗大化し，サイズ

が大きくなるにつれて，非晶質層を破り酸化反応が直線則に

従うようになる。さらに高温ではprimal･yMgOが凝集化し，

最後は堆積されたMgOだけになり，酸化物・金属界面は波

型になる。

合金表層でのMgの酸化を抑制する方法としては，加熱雰

囲気中へのH3BO3, BCl3あるいはBF3の投入，工業的には

NH4BF4,NaBF4のようなほうふつ化物を加熱炉内に投入する

ことが多い27)｡NaBF4に関しては，反応によって生じたBF3
がAlおよびAl203と反応して，合金表層にAIF3およびB203
からなる膜を形成する。この膜が綴密な構造で，合金と雰囲

気中の酸素を遮断し,Mgの酸化を抑制すると考えられてい

たが，高砂らは,MgOの代わりにMgF3が形成されることで
酸化が抑制されていることを明らかにした28)｡Al-Mg合金の

高温酸化を抑制するには, 10ppm程度のBe添加でも非常に

有効である。その他Caも効果的であることが確認されてい

る。MgOの酸化物が表面に存在すると，塗膜の密着性を低

下させるなどの問題があり，実用上はこの酸化物の制御が重

要になっている。

2．5過飽和固溶体の相分解と析出過程

Al側の過飽和固落体の相分解過程については，最近の研究

では一般的に次のような析出過程にまとめられている29)~32)。

SSSa→GPzones→β"→β'→β

SSSaは過飽和固溶体, GPゾーンは6"とも表記されることが

ある。なお，里らは電顕観察により， この6"相は変調構造

を持ち,GPゾーンの前駆段階として位置づけていて，β"を

GPゾーンと考えている3"。β"はorderedGPzoneとか6'と表
記されるが, L12型の規則相(Al3Mg)である34)｡β'は格子
定数a=1.002nm, c=1.636nmを有する半整合の六方晶の中間

相(Al3Mg2)で，析出硬化に寄与する。βは格子定数

a=2.824nmのfcc構造を持つ平衡相(Al3Mg2)である31)。
以下には里らの実験結果を示すが，彼らの表記に従って記

す。高濃度のAl-Mg合金を低温で時効すると, <100>方向

にMg強度が周期的に変動する変調構造ならびにL12型の規

則椛造が形成される。里らはAl-10および14%Mg(以後，特

に断わらない限りm2Ss%を表す）合金を用い，低温で時効

すると変調構造と規則構造が形成され， これらの構造変化に

対応して硬さ変化が生じることを明らかにした。図11は

AI-14%Mg合金の273～423Kでの硬さ変化を示す35)｡ 353K

以下では初期に変調構造が形成されるために硬さは初期から

徐々に増加するが, 358Kでは変調構造が形成されないため

に初期に硬さが停滞し，次いで規則構造の形成に伴い硬さが

増大する変化を示している。363K以上の温度での時効硬化

は中間相β'の析出による。低温では濃度ゆらぎから次第に
変調構造が形成され， この変調椛造のMg濃度の高い領域で
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図15A1-10%Mg鋳塊を430｡G10h+490｡C-8hの溶体化
処理・沸|臓水焼入れ後，約13年間室温時効した
ときの耐力と伸びの変化49）

Al-9%Mg合金の450･Cで溶体化処理後150｡Cで
時効処理したときの析出状態37), (a)24h, (b)
96h, (c)384h, (d)1440h

図14

は変調擶造から連続的に形成される場合と，核生成・成長に

よって形成される2つのモードが存在すると，里らは考えて

いる。<100>方向の濃度のゆらぎから変調構造, L1,規則構

造'ﾍ鋤過程を図12の電顕組織で示す36)。図13にStarinkら

がまとめたGPゾーン， β"の溶解度を示す31)。
150｡C以上では,β',βが析出する32),37)。マトリックスとは次

の方位関係を有する。 (001)p'//(001)Al, [100]β'//[110]Al
また, (100), (111), (210), (310)面に平板状に， あるいは

[100], [110], [120], [111］方向に棒状に生成することが報告

されている7)。150~200｡Cではまず粒界にβがフィルム状に
析出する。β'の析出はまず粒界で生じ, PFZを形成した後，

粒内で析出が進行するといわれている。図14はAl9%Mg合

金の150｡Cでの析出状態である37)。準安定相の板状析出物の

β'はマトリックスと整合性を有し,Widmannsttitten構造を持

つ。β'は長時間時効するとその界面からβが析出し， βはβ’
相を消費して成長する。粒内析出はMg添加量が少なくなる

と減少し, Al-6%Mg合金で粒内析出はわずかに観察される

だけである。粒内での析出のノーズはAI-6,7%Mg合金では

250｡C付近で,Al-9%Mg合金で275｡C近傍にある37)。中山ら

はAl-5%Mg合金で180｡C, Al-10%Mg合金で220｡C付近に

あるとしている錦)o

β'は古くは転位ループ上に不均一に析出するといわれた

が，転位ループとは無関係との報告もある32),39)。伊藤らは，

β'の析出が不均一になる理由について鋳造時の冷却速度の関

係で調べ，凝固時の冷却速度が速い場合には四面体形状の微

小ボイドが生じ， このボイドがβ'相の核生成サイトになる
ため，析出密度が高くなり，冷却速度が遅い場合には二次欠

陥として転位ループが生じ， この転位ループ上には析出しな

いために析出密度が低下すると考えた。この微小ボイドの形

成には強制固溶された水素が関与している40)｡

また，小宮らはすべり帯に沿ってβ'相の無析出帯と析出
帯でつくる層状の組成を見出して，その原因をすべり面上の

転位がすべり帯上の空孔を吸収し，空孔濃度が低下したた

め，無析出帯が形成されると考えている#l1)。

Al-Mg系合金の析出に及ぼす微量元素添加の効果に関して

は,Agの添加が報告され,Al-10%Mgに0.5%Agを添加する

と，中間相の析出が二元合金に比べ促進され組織は微細とな

り時効硬化量が著しく増大する42)。最近では自動車用材料と

して，塗装焼付け時の強度向上や強度低下を抑制する目的で

微量のZnやCuが添加された合金も開発されている43)~45)。

同様に粒界腐食感受性低減や応力腐食割れ性改善を目的とし

てβ相の粒界上への連続的な析出状態を変えるためにZn,Cu

が添加されることもある46)。また船舶等にCu,Zn,Zrが添加

された高強度Al-Mg合金5383,5059合金も開発されてい

る47),48)。β',β相は優先的に粒界に析出することを先に述べた
が，室温時効で粒内にL12規則構造が形成されると，延性が

極端に低下する。図15はAi-10%Mg鋳塊を430｡C-10h+
490｡G8hの溶体化処理・沸騰水焼入れ後’約13年間室温時

効したときの耐力と伸びの変化を示している419)｡焼入れ時に

20％の伸びを示したのが，約13年で1～2％に低下する。な

お,Mg濃度が低くなると脆化する時期が遅れる。

3｡ AI-Mg系合金の加工性と組織変化

3． 1熱間加工性

3.11高温脆性

Al-Mg系合金の熱間加工性では,Mg鼠が増えると変形抵

抗が高くなり，押出加工や圧延加工が困難になる。特に工業

的な圧延では, Mg量が5%を超すと耳割れや表面割れある

いはクロコダイル割れ（鰐口割れ）を生じやすくなる。これ

らの割れは粒界割れであることが多いo大塚らは高純度

Al-4~6%Mg合金の高温脆化に及ぼす温度，ひずみ速度，応

力，結晶粒度，合金濃度などの影響を系統的に調べた50)。図

16はこの結果の一例で，断面減少率と温度・ひずみ速度との

関係を示す。ひずみ速度が一定の場合，延性一温度曲線上に

2つの谷が出現する。低温側の第1の谷は比較的浅いもので,

動的ひずみ時効に起因した低下であると考えられているO高

温側の第2の谷が高温脆性であり，谷の深さはひずみ速度に

よらずほぼ一定であるが，谷の出現温度はひずみ速度が高い
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度の関係を示す。Na量の減少に伴い300･C付近を中心とした

脆化の谷が浅くなり，最終的にその谷そのものも消失する。

1.8ppmNaでは典型的な粒界破壊で，一方, 0.01ppmでは粒
界割れは観察されず，粒内破壊を示した。この原因をNaが

粒界偏析するためと考えている。 'Ialbotらは前述したように

Naは水素量を増加させる要因として考えている。さらにこ

のNaの作用を抑える方法として, Bi添加が有効であること

を報告している55),56)｡Al-Mg"u合金の熱間圧延はAl-Mg合
金よりもさらに熱間割れ感受性が高い。これは，後述するが

AICuMg系のT相(AljIg4Cu)が熱間加工中に粒界析出し57),
447･CではL=Al+T+βの共晶反応により共晶融解が生じて
熱間圧延割れの原因となる。このためT相を再固溶させて析

出させないように圧延するか銘)，共晶融解温度以下で圧延す

ることが必要になる。割れの原因として，加工中のβ相やT

相などの粒界偏析，粒界析出も大きな要因となっている。

3.1.2熱間加工中の組織変化

純アルミニウムの動的復旧過程は，銅やニッケルに比べて

積層欠陥エネルギーが高いために，動的回復が支配的とされ

ている。 しかしながら,Al-Mg系合金ではMg濃度が高くな

るにつれて積層欠陥エネルギーが低下し， その動的復旧過程

は動的再結晶になるといわれている弱)。

図18はAl-Mg合金の高温圧縮試験での真応力一真ひずみ

曲線に及ぼすMg量の影響を示す帥)｡99.99%AlにMg量を

1～10％添加した合金を0.9Thの温度で軸方向に50%圧縮し
た試料の応力一ひずみ曲線である。圧縮試験後直ちに急冷し

たミクロ組織を図19に示す帥)｡99.99%アルミニウムではほ

とんど再結晶せず，等軸状の亜結晶粒が観察される。

Al-1%Mg合金では加工を受けた結晶粒の近傍で新たな結晶

粒の生成がみられる。Al-5%Mg合金では，強加工された結

ほど高温側へ移行している。延性は結晶粒径が大きくなるほ

ど， またMg量が多くなるほど低下する。図16はZパラメー

タ (Z=6exp(Q/T)),温度補償ひずみ速度因子）を用いると
ほぼ一本の曲線上に重なり，延性の最小値はZ三3×1Ms-'で

出現する。Z=3×1rs-'に相当する773Kでのひずみ速度を求

めるとち三2.3s~'となる。この値はAl-Mg合金の工業的な熱

間圧延のひずみ速度にほぼ相当しており，圧延における激し

い耳割れなどは図16に示した引張試験における延性低下と

対応する釦)。

AI-Mg合金の延性の低下について，大塚らは固溶体強化に
よる高い変形応力，変形時の粒界の液状化，粒界すべりによ

る応力集中で， キャビティが生成し， これが粒界すべりに

よって拡大，連結して起こる粒界破断に起因するものと考え

た別)。この高温脆化現象の解明に，菅野らの研究グループは

精力的に取組み51)， まず水素との関連を調べ，岡田らは，高

温脆化は合金中の不純物である水素およびナトリウムの相乗

効果によって生じる現象であることを明らかにした52)。さら

に堀川らはAl-Mg合金の高温延性に及ぼす極微量Naの影響

を調べた認)'副)。図17はAI-5%Mg合金の断面減少率と試験温
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Grainsized=0.31mm

帥
帥
釦
如
釦

１
（
ま
）
８
愚
も
９
号
．
弓
“

郷
１
２

－
一

ｎ
Ｕ
ｎ
Ｕ

１
１
４
勺
上

一
ｓ
×
×

／
２
３

３
４
５

－
一
』

０
０
０

１
１
１

×
×
×

５
５
９

０
０
Ｊ

１
１
１

▲
△
ロ

0
m3m400 5"600 700 8"

Tbmperature(K)

図16Al-5%Mg合金（結晶粒径0.31mm)の引張試験
の断面減少率に及ぼす温度とひずみ速度の影響釦）

60

100

５
０

４
３

ｍ
Ｌ
上
Ｅ
ｚ
』
い
め
山
に
』
⑩

智.3×104s･1

鯛
S･1

80

（
誤
）
ｍ
の
菌
ち
匡
ｇ
ｇ
ｇ
匡

60

05随

b
40

15
､3地20

…1.8随

0

0 100 200 3m 4m 500

Temperature,T/・C

図17 アルゴンガス中で溶解した高純度ベースの

Al-5%Mg合金の高温延性に及ぼす極微量Naの
影響(Na:massppm)53),54)

0
0 0．1 02 03 04 0．5 0．6

sTRAIN

図18Al-Mg合金の高温圧縮試験での真応力一真ひずみ
曲線に及ぼすMg量の影響（試験温度' 0.97in)60)

0 0 1 1 0

■ ■■

■ ‐

99.99船Al

r
I I D l l



1.JILM61 (2011. 10) 575

|||||||||||||llllllllllllllllll|||||||||||llllllllll||||||||||llllllllllllllllllllllllllllllllllllllllllllllllll||||llllllllllllllllllll|||llllllllllllllllllll|||lllllllllll||||||llllllllllllllllllllllllllllllllllllllll|||||lllllllllllllllllllllllllll

(a) (b) (c)

500lLnl

図19 99.99%Al(a),AI-1%Mg(b),Al-5%Mg(c)合金の圧縮試験後急冷した試料のミクロ組織(0."n,50%軸圧縮)釦）
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図21 幾何学的動的再結晶の模式図69)。変形が進行す
るにつれて，亜結晶粒径はほぼ同じままで，太線
の大角粒界が波打って接近し，衝突して，最終的
に，大角粒界のミクロ組織が残る

73砥､）0℃(O

450℃(0,78'I;n)

500℃(0.84'11n)
的再結晶(DRX:Dynamicrecrystallization)に分類される閲)~67)。

DRVは転位のダイポールの消滅と同符号の転位の再配列によ

る亜結晶粒への移行の連続的なプロセスであり, DRXは一般

的には大角を有する新粒の不連続的な核生成・成長プロセス

であるが，最近この不連続DRXと異なる動的再結晶機構が

McQueenらによって提唱されている侭)~鴎)。元の等軸結晶粒

が大変形により薄く伸ばされ，鋸歯状に波打ってくる。この

鋸歯の波長は亜結晶粒と同じである。この波打った粒界は結

晶粒が伸びてくると，平行になった結晶粒の反対側の粒界と

接触する。反対側の粒界と相互に侵入し，その結果亜結晶粒

と同等の大きさの等軸結晶粒となる釣I)oこの粒界の生成は幾

何学的な波打ちに依存し，通常の意味での新粒の生成ではな

いので幾何学的動的再結晶(GeometricDRX)と呼ばれてい

る。この模式図を図21に示す的)。またAl-5.8%Mg合金のね
じり試験後のミクロ組織変化を図22に示す70)｡Humphreyら

はこの再結晶を連続再結晶の一種と位置づけている的)o

HumphreyとDruryは，高純度のAl-4.9%合金押出材から

切出した試験片を焼なましで結晶粒経を調整した後，圧縮試

験により高温変形中の挙動を調べた71),72)｡低温や高ひずみ速

度での高応力下では，不均一変形となり，変形帯が形成され

る。その後，変形帯は大角粒界となる。一方，低応力下での

変形では， “コア．マントル”型組織となり， ダイヤモンド

状の結晶粒を示す。この旧粒界では，微細な等軸の結晶粒が

形成される。上記の組織形態を図23に示す。この後者の“コ

ア．マントル組織”の形成過程を模式化したのが図24であ

る。低応力下では変形帯は形成されず，粒界すべりが生じて，

三重点で粒界転位が集積する（図24(a))。この応力集中を緩

和するために粒界の変形が生じる。局所的な粒界移動により

粒界はふくらみ始める（図24(b))。粒界すべりと粒界移動に

よりマントルカヌ形成され（図24(c)), この部分が剪断力を受

550℃(0.90'I;n)550℃(0.90'1;､）550℃(0.90'1;､）550℃(0.90'1;､）
4

1 1 1 ’
0
0 0.5 1.0 1.5 m 2

F

D

Truestrain8

図20A1-5.01%Mg合金ねじり試験による応力一ひずみ
曲線に及ぼす変形温度の影響（ひずみ速度一定；
6.69×10~1S~1)63)

晶粒の近傍では再結晶粒が生成し，粒内では高密度の転位を

含んだセル状の亜結晶粒が観察され，動的再結晶が生じてい

る。最近の99.999％の高純度アルミニウムで動的再結晶が見

出された61),62)ので，溶質原子や不純物原子と積層欠陥エネ

ルギーの関係はさらに検討が必要であろうo

堀江，中村らは連続鋳造したAl-Mg系鋳塊を用い，ねじ

り試験で熱間加工性と高温変形中の組織変化を調べた。図20

はAI-5.01%Mg合金のひずみ速度倉=6.69×10-131における応

力一ひずみ曲線の試験温度による変化を示す63)｡450｡C

(0.78T1,,)から550｡C(0.90T1,,)の試験条件で，応力一ひずみ
曲線は最高応力に達した後，いったん応力は低下し，その後

定常変形となり，動的再結晶の特徴を有している。この動的

再結晶となる条件で加工すると延性は向上し, 500･C付近で

最大となる。この応力低下について, Poschmannらは, TEM

観察から転位壁が亜結晶粒に変化するために生じたと考えて

いる61)。

AI-Mg合金の動的復旧過程(DynamicRestorationMecha-

nism)については，動的回復(DRViDynamicRecovery)と動
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図24 コア・マントル型組織の形成過程の模式図71),72）
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図25 5052と5454合金板（熱間圧延後焼なまし）の耳

率に及ぼすZパラメータの影響（ひずみ速度一定
の場合)75）

復だけであるが, Al-5%M-0.7%Mn合金(5456合金）では

動的回復した亜結晶粒と動的再結晶した小さな結晶粒を有す

る二重の加工組織になっていることを報告している。この小

さな再結晶粒は，元の結晶粒の粒界上に存在していて，粒内

には転位のnetworkやピンニングされた転位が観察されてい

る。このような転位組織は静的再結晶した粒内には通常観察

されない。また，上記の再結晶粒は0.5"m程度の第2相粒子
の近傍でも存在するが， これは第2相粒子近傍に高密度の転

位が集積し， このひずみを緩和するために大角の方位差が形

成されるためと考えられている｡Al-7%Mg=0.7%MnとMg量

が増えると，上記の動的再結晶による微細粒が全面に観察さ

れ, 5"m以下の結晶粒径となる。彼らはMgの濃度が増すと

転位の運動を妨げ，転位の切合いによってできた障害物や，

さらにタングルした転位を生成しやすいサブミクロンの第2

相粒子で，転位のクラスタができ，大角の粒界を形成すると

いった動的再結晶の機構を考えている。彼らは,Mgが積層

欠陥エネルギーを低下させるといった直接的な証拠はないと

図23ダイアモンド状結晶粒の形成(8=0.5,T=673K,
白＝2×10-3S-1)71),72)

けることにより，格子回転が生じる（図24(d))。この過程で

方位差が生じ，粒界近傍で亜結晶粒が形成され粒内へ進行す

る。方位差が約10.以上になると新しい結晶粒として認めら

れる。この過程はMcQueenらのモデルと似ている。回転再結

晶と呼ばれ動的再結晶の一種であるといえる。

SheppardらはAl-Mg系合金の押出や圧延を試み，その変

形途中の加工組織を調べた7鋤。Al-2～3%Mg合金では動的回
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述べている別)oまた，図25は5052と5454合金の板の耳率に

及ばすZパラメータの影響を示す布)｡5454合金の方が小さい

耳率を示すのは，圧延温度が低いほど，立方体方位が生じや

すいためで， これは5454の方がMnを含む化合物が多く分散

し，再結晶粒が微細になることと関連している。

以上のように,Al-Mg系合金の熱間加工組織はMg量，第
2相粒子の存在状態，加工条件によって変化するが，熱間加

工組織を組織制御することは，機械的性質や耳率の改善に

とって重要である。Mg量が低い場合には動的回復により亜

結晶粒が形成されるが， この亜結晶粒径dはZパラメータを

用い，次の式で表せる。

結晶粒径が小さくなると，室温での耐力が増加する。いわゆ

る, Hall-Petchの式に似た関係式が得られる。図26は

Al-2.0%Mg合金と純アルミニウム(1050)の耐力とlnZの関

係を示したものである76)。

田中らは， 5083合金にZn,Cu,Zrを添加した合金を作成し，

ロールを加熱した温間圧延機を用い， 200~400･Cで恒温圧延

を行った77)。図27に示すように，圧延ままでは， いずれの

材料も {011}<211>Brass方位が主方位で， その他{123}

<634>S方位, {112}<111>C方位への集積も見られる。図28

はその恒温圧延した材料の軟化処理後のODF解析である。

200･C圧延材では，軟化処理で{001}<100>Cube方位, {011}

<100>Goss方位, {011}<122>P方位への集積が認められる。

300･C圧延材はRmSS方位をはじめとするβ方位群の方位密
度は低下し, Goss方位や{001}<310>方位が若干認められ

る。400･C圧延材は軟化処理後も圧延ままとほぼ同じ集合組

織を示す。これは，温間圧延中のA13Zrの微細析出が熱的に
安定な下部組織形成に寄与したため亜結晶粒が軟化処理後も

存在できるためと考えている。この結果，温間圧延で高耐力

の合金が開発できることと， 45.方向でのγ値が高くなるた

め，平均γ値も高い材料が得られ高深絞り用材料が開発でき

ることを示した沼)。

3．2冷間加エ・回復・再結晶

3.2.1加工硬化，焼なましと調質

Al-Mg系合金は,Mg型が7%以下ではほとんど析出硬化

を示さない｡7%以下のAl-Mg系合金は加工硬化により高い

強度を得ることができる刃)。図29は代表的なAl-Mg系合金
の加工硬化曲線ね)で，約75％の加工度の強度を硬質材と呼

び，調質記号ではH18と表す。一方，焼なましにより完全に

｜
］

d~'"="+61nZ

I

ここで， α,6,柳は定数であり， アルミニウム合金では"＝1

の場合が多い。変形速度が大きい場合や変形温度が低い場

合，すなわちZが大きくなると亜結晶粒径は小さくなる。亜
卜
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図26A1--2.0%Mgと1050熱間圧延材の耐力に及ぼすZ
パラメータの影響76）

Levels: 3 69 12 15 18 21 24 27 30
▲:Brass{0111<211>O:S{1231<634>B:CI112}<111>

図27最終焼なまし前の温間圧延材（圧延まま）の

ODF77), '2=45･,65･,90。

Levels: 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
▲:BrasS{011}<211>D:Cube{0011<100>
◆:Goss{011}<100> V:P{011}<122>

図28最終焼なまし後の温間圧延材のODF77), '2=90。
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Al:l.5%Mg合金板（冷間加工度65%)の焼なま
し過程でのミクロ組織の変化帥）
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織81)。マイクロバンドの多くが圧延方向に沿って
配列

図32

20

40 れる。このことは冷間加工後の密度変化からもわかる。

Al-4.4%Mg合金に80%の冷間加工度を与えると, 0.076%密

度が小さくなる79)｡

加工硬化したAl-Mg合金は室温で時効軟化する。図30は

加工硬化させたAl-6%Mg合金の室温での時効軟化を示す79)。

時効軟化は冷間加工度やMg量が増加すると，その傾向が増

大する。このll寺効軟化はタングルした転位の緩和過程，ある

いはすべり線上へのβ相の優先析出として考えられている。
工業的には時効軟化を防止することが必要で，あらかじめ

120～175｡Cで加熱して時効軟化を促進し，安定化させるoこ

のような安定化処理を調質記号ではH3nで表示する。

3.2.2加工組織と回復・再結晶組織

図31はAl-4.5%Mg合金板（冷間加工度65%)の焼なまし

過程でのミクロ組織の変化を示す帥)｡280｡Cでは元の結晶粒

界で再結晶粒が生成しているのがわかるo320~340｡Cで再結

晶が完了し， 380･Cで2次再結晶が生じている。図32は
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図30加工硬化させたAl-6%Mg合金の室温での時効軟
化79）

再結晶させたものを軟質材と呼び, Oと表す。O材とH18材

の中間の強度を有する調質をH14, O材とH14材, H14材と

H18材の中間をそれぞれH12, H16と表す。また，加工硬化

後適度に軟化させたものを強度の高い順にH28, H26, H24,

H22と表す。

冷間加工では，加工によって多数の転位と点欠陥が導入さ
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図34主要な圧延集合組織{112}<111>C方位, {123}

<634>S方位, {110}<112>BI･ass方位の方位密度に及
ぼすMg量の影響別）
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図36 Al-5%Mg合金の70%冷間圧延材中の剪断帯o
(a)結晶粒界の片側だけに発生した剪断帯, (1))
結晶粒界の両側に発生した剪断帯弱）

AI-5at%Mgの60%冷間圧延後のTEM組織である81)。多くの

{111｝すべり面に平行な薄い(0.10"m)マイクロバンドがほ

ぼ圧延方向に沿って生成しているのがわかる。AI-Mg合金の

冷間圧延の加工度を上げていくと,Mg量が多いほど， また

冷間加工度が高いほど，図33に示すような剪断帯(shear

band)を形成しやすい82)｡この剪断帯を125～150｡Cで長時間

加熱処理すると，β相が剪断帯上に析出するため，明瞭に観
察できる。 ミクロ組織で観察される剪断帯は，圧延方向に対

して約20~40.の角度をなして，板厚全体に生じることもあ

る。Kokenらは, 85%の冷間加工を与えたAl-4.8%Mg合金

を塩浴炉中で215~325｡Cに加熱してその再結晶過程を調べ

た縄)｡215･Cで2mm後にはセル組織が形成され剪断帯の境界

はマトリックスの方へ張出し始めていた。元の結晶粒界より

も先に剪断帯で再結晶が始まるが， さらに高温になると剪断

帯からの再結晶は成長が遅く，元の結晶粒界からの再結晶が

優先的になることを明らかにしている。

高純度Al-Mg合金を95%冷間圧延すると,Mg量が3%以

上では図34に示すようにβfberに沿った{112}<111>C方
位と {123}<634>S方位の範囲の方位が減少し, {110}<112>

Brass方位が増加する8dl)｡小泉らは， これはMg量が増加す

ると剪断帯がβ繊維集合組織に沿った{112}<111>C方位と
{123}<634>S方位の間に位置する結晶粒で形成され，

{112}<111>C方位が不安定となり圧延直角方向で回転しやす

くなるためで，結果的にMg量に依存しない{110}<112>

Brass方位が増加すると考えている。この冷間圧延材を300｡C

で完全に再結晶が完了するまで焼なましさせたときの極点図

を図35に示す別)｡ {100}<001>Cube方位, {123}<634>S方

位が主な再結晶集合組織であるが,Mg量が増えるに従い，

{123}<634>S方位が減少し,Mgが3%までは{100}<001>

Cube方位が増加するが, 3%を超すと,Mg量とともに減少

する。小泉らは3％を超すと{100}<001>Cube方位が減少す

るのは，剪断帯が{100}<001>Cube方位を有する再結晶粒の

核生成を抑制するためと考えている。一方で， ｛100}<013〉方
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をマイクロシェアバンドと名付けている。マイクロシェアバ

ンドは幅が1瓜mで間隔が5~10"mで圧延面に対し20~30.傾
いている。これらの2つのバンドの関係を図37に示す91)o

Humphreysらは同合金を20~400｡Cで平面圧縮試験すること

で，高温でも2種類のタイプのバンド組織を確認している92)o

第1のバンドは小角を有するバンドでどの温度でも形成され，

位が増加するが， この方位は，圧延集合組織の｛112}<111〉

C方位とく111〉軸のまわりに40｡回転した関係にあって， こ

の{112}<111>C方位の中に成長していくためと考えている。

剪断帯に関して，稲垣らは0.5~5%Mg合金に95%までの冷

間圧延を行い，その発生状況を検討し,Mg量が2.5%を越す

と顕著になり，多くの場合，同じ結晶粒内に2種類の剪断帯

が共存することを報告している鯛)。加工度が小さい場合には，

粒内に2種類のすべり系が存在し，加工度が50％になると圧

延方向に対し35~40｡傾いた剪断帯が観察され，結晶粒界に

は段差(offSet)が生じる。この段差から，図36に示すよう

に片側または両側の結晶粒に剪断帯が成長する龍)oさらに強

加工すると，あたかも一本の剪断帯がいくつかの結晶粒を貫

通し， まっすぐな線として観察される。稲垣らは，剪断帯が

結晶粒界から生じていることから，隣接する結晶粒の方位関

係が結晶粒界での段差および剪断帯の形成に影響があると考

えている。

剪断帯の形成機構に関しては多くの研究があり，単結晶と

多結晶では異なる。中山らはAl-3%Mg合金単結晶を用いて

剪断帯の生成機構を調べた86),87)o剪断帯は{111}すべり面

から若干偏奇した波状のすべり線で形成され， これらが集合，

近接することで発達する。電顕観察からは，加工度が小さい

場合は，等軸で幅広い境界を有するセル組織が形成され，少

し加工度が増すと整列したマイクロバンドとなり， 50％以上

の加工度で剪断帯となって，マイクロバンドから剪断帯が形

成されることを見出した。多結晶の場合には, Korbelらは

Al-4.8%Mg合金の研究から，結晶粒内のマイクロバンドが結

晶粒界に衝突してマクロ的な剪断帯が生成すると述べてい

る88),89)。加工による下部組織の形成については，その用語の

定義も含めて, Bayらがまとめている90)o

Hurleyらは,Al-0.1%Mg合金を冷間圧延し，圧延後の結晶

粒内部をEBSDとTEMにより下部組織を調査して2種類の

バンドが形成されることを明らかにした91)。一つは圧延方向

とほぼ35｡の角度をなして平行に伸ばされたセル帯で， この

セルの中はさらに小さなセルに分割されている。加工度を大

きくすると伸長したセルを横切るバンドが形成される。これ

蓬
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図38第2相粒子近傍の格子回転（矢印は［202］方向
を示す)82）
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AA5252熱間圧延材(50%圧延1パス）の再結
晶温度に及ばす均質化処理と熱延温度の影響96）
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図37圧延初期での結晶粒細分化過程の模式図91）

等二軸に張出した5182合金O板材の圧延方向の

割れ(a)と圧延直角方向の割れ(b)｡ (b)中に

は圧延でできた剪断帯の軌跡が観察される。矢印
は圧延方向を示す97）

図40
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圧延方向に対する角度はひずみ量と温度に依存する。第2の

バンドは，前述の冷間圧延でのマイクロシェアバンドと同じ

で，第1のバンドを横切り, TD軸周りで大きな方位差を持

ち，高温ほど幅広くなって，結晶粒径に匹敵する剪断帯を形

成する。剪断帯の形成については， マクロ的な観点で，板厚

全体を貫く変形の局在化についてサンプルスケールの剪断帯

形成の観点からも検討されている蝿)o

剪断帯と再結晶の関係については，剪断帯は高密度に転位

が局在化しており，再結晶の核生成に有利に働くと考えられ

ている。Englerは粗大な結晶粒を持つ高純度のAl-3%Mg合
金を用い，冷間圧延後ソルトバス中で350･Cに加熱して再結

晶生成機構を調べた興)。97.5％の冷間圧延材の集合組織は

{112}<111>C方位, {123}<634>S方位, {110}<112>Brass

方位と連なるβ繊維集合組織であった。350｡Cで30秒加熱

すると主として立方体方位であるが, {013}<231>Q方位や

{011}<100>Goss方位も成長していた。その他, {124}<211>

R方位も存在していた。再結晶粒は圧延方向に平行なバンド

状組織に起因していて，第1に立方体方位あるいはRD軸周

りに回転した立方体方位， いわゆるCubeバンドで生じてい

る。第2に元の圧延集合組織に近いR方位で生成している。

これはCubeバンドと結晶粒界で核生成することと関係して

いる。第3は剪断帯での核生成でGoss方位やQ方位に近い。

R方位もわずかながら存在する。第4に，剪断帯と結晶粒界

の交わった個所で生成する。Goss方位やQ方位がなくR方

位が優勢に存在する。さらに{011}<122>P方位も存在する

ことを明らかにした。剪断帯の形成には温度とひずみ速度が

関係していてZパラメータで整理できる。Duckhamらによる

と,Al-1%Mg合金ではZ=1.0×10_4S~'で動的回復が生じ,Z

がこれより小さくなると剪断帯生成は急激に低下する95)。

LloydはMn系粒子を有する5083合金の冷間圧延後の再結晶

過程を調べ， 1～2似mの第2相粒子を含む場合には，剪断帯

よりも，第2相粒子が再結晶サイトになると報告している艶)。

図38は第2相粒子近傍の変形状態を示すが，第2相粒子周

辺で格子回転が生じ，加工組織が大きくねじれや曲がりで変

形している様子がわかる艶)o

熱間圧延材の再結晶温度は，鋳塊の均質化処理温度と熱間

圧延温度に影響される。図39は5252合金の再結晶温度に及

ぼす熱延条件の影響を示す妬)oまた, as･cast材と600｡C-24h

均質化処理の影響も合せて示す。熱間圧延温度が低いほど，

また均質化温度が高いほど，再結晶温度は低くなる。均質化

温度の影響はMn量が多いほど大きくなる。均質化温度が再

結晶温度に影響するのは,Mn系の第2相粒子のサイズと分

布に関係している。

金属組織の不均一性は破断形態にまで影響を及ばす。図40

は, 5182-O板材の張出成形後の破断状況を示す駒)｡ (a)の破

断は，圧延方向に対して平行に生じている。これは，圧延方

向に沿った第2相粒子の分布や成分偏析により組織が圧延方

向で繊維状になったためである。 (b)は圧延方向に対して直

角方向で破断している。これは，冷間圧延時にマクロ的な剪

断帯が形成され，再結晶時に剪断帯の所に他の部分と異なっ

た方位をもつ結晶粒が生成することに起因している。面内異

方性を少なくし，成形性を向上させるためにも，金属組織の

不均一性を制御することが必要である。
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Al-Mg系合金(2)

Al-MgAlloys(2)

吉田英雄＊ ・内田秀俊＊

HideoYOSHIDA*andHidetoshiUCHIDDA*

下はらせん転位の交差すべりによる動的回復が原因としてい

る'い)。

純Al,AI-1~6%Mg5182-O材の25~250･Cでの伸びと変形

速度（初期ひずみ速度）の関係を図44に， 25,150,250.Cで

の応力一ひずみ線図を図45に示す101)o室温付近では,Mgが
添加されると伸びが大きく低下するが，添加された場合の伸

びはMg量にあまり影響されない。しかし，高温になると，

Mg量の添加の多いほど伸びは大きくなる。また，高温では

変形速度の影響が大きい。Mg添加材の室温での伸びの低下

やAl一1%Mg合金の150･Cでの伸びの低下は， これらの応
力一ひずみ線図からも明らかなように鋸刃状のセレーション

が生じ，動的ひずみ時効と関係しているものと考えられる。

Ayresは高温での高い伸びは，最大荷重を過ぎてからの伸び

の増加によるもので，動的回復により転位の消滅速度が増大

したためと考えている。特にMg量が増加すると，動的回復

の傾向は増大する。図46(a)はAI-4.5%Mg4.3%Cu合金の

引張速度と強度，伸びの関係43)を, (b)はそのときのセレー

ション発生の状況を示す。ひずみ速度が大きくなるほど，負

のひずみ速度依存性を示し，引張強さ，耐力，全伸びは低下

し， セレーションも小さくなる。

また,Mn添加材ではMn量が増えてくると，成形性は低

下してくることが知られている。この理由について, Lloyd

はMnの少ない5052合金とMnの多い5083合金の破断面の

SEM観察から, 5052合金ではディンプルが多く存在し，延

性破面を示すが， 5083合金ではMnは(It,Mn)Al6として存

4.AI-Mg系合金の諸特性

4．1 成形性

4.1.1成分，変形温度，変形速度の影響

Al-Mg系合金の延性に及ぼすMg量の影響は古くから知ら

れており，約2％付近で伸びが極小となり， その後Mg量が

増大するにつれて伸びは増加する卵)。内田らは99.9%Alに

9％までのMgを添加し，応力一ひずみ曲線でn値を系統的
に調べ, TEMによる組織観察からこの理由を明らかにし

た兜)o図41は引張試験による引張強さ，耐力，伸びとMg量

の関係であるが,Mg量が1.5~3%で伸びは極小を示す。均
一伸びの変化も同じ傾向を示す。この試験によるn値とひず

み量の関係を図42に示す。n値はひずみ通とともに変動し，

あるひずみ量で極大を取る。この最大値を示すひずみ鼠はMg

量とともに増大する。伸びが15％（真ひずみ0.14）でのTEM

組織を図43に示す。純アルミニウムはほぼ初期から動的回

復した一定のサイズのセル組織を示すが， 6％以上含む高Mg

合金では転位密度が増加し， セル組織はほとんど観察されな

い。 1.5~3%Mg合金ではひずみ量とともに明瞭なセル組織が

観察され，加工硬化能が減少し，最終的にはマイクロバンド

が生じてネッキングし破断する。均一伸びの増大は転位密度

の増大と関連し,Mg量が多いほど増大する。 1.5～3%Mg

での伸びの低下は動的回復によるセル組織形成とその後の不

均一変形によるものと考えられる。柳川らは加工硬化能の低
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引張強さ,耐力,伸びとMg量の関係(L方向)")図41

AI-Mg系合金(1)は，軽金属, 61(2011),pp､568-582に掲戦
＊住友軽金属工業株式会社研究開発センター（〒455毛67O愛知県名古屋市港区千年酷1-12)｡R&DCente喝SumitomoLightMetal
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高純度地金を用いた純A1,Al-Mg合金の25｡C,
150｡C,250･Cでの公称応力一公称ひずみ曲線（初
期ひずみ速度2.9×10-3S~1)。矢印は一様伸びが最
大になる位置を示す'01）
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ひずみ速度(s･1)

(a)A1-4.5%Mg-0.3%Cu合金の (b)引張試験速度とセレーシヨン
ひずみ速度感受性 の発生状況

図46A1-4.5%Mg-0.3%Cu合金のひずみ速度感受性
(a)と荷重変位曲線でのセレーションの発生状況
(b)43)

(e)AI-6Mg (f)Ai-7.5Mg

I _」

1脾、

図43伸びが15％でのTEM組織99）

在し， この粒子とマトリックスの界面でボイドが発生し，剪

断によりこれらのボイドが連結して延性を低下させていると

述べている'他)。

Hiranoらは5182合金焼なまし材の異方性を検討するため

に，中間焼なまし(360｡C~2h)前後の冷間圧延率を変え，そ

の後ソルトバスにて550｡C-20sの最終焼なましを行った。ラ

ンクフォードr値と成形性の関係を図47に, r値と集合組織

の関係を図48に示す1()3)｡ r値が高いほど深絞り成形性は高

くなるが，張出性は低くなることがわかる。r値が0.58の材

料は，中間焼なまし前の圧延は行わず焼なまし後は79.2％の

冷間圧延率で製造したもので, {001}<120>CH方位が高い。 1．

値が0.93の材料は中間焼なまし前が78.1％で焼なまし後は

4.8％の弱加工で製造したもので, Brass方位が多く存在しr45

が高くなり, Ar(-0.63)も大きくなり異方性が最も高くなる。

r値が0.83の材料は中間焼なまし前が74％，焼なまし後は

20％の冷間圧延率で製造したもので， この場合がAr(-0.16)

が最も小さくなり，等方的な材料となった。方位もほかの条

件に比べてランダム化していた。

長谷川らも中間焼なまし後の冷間圧延率を変えてr値およ

び集合組織に及ぼす影響を調べた'0')｡Al一高Mg合金の冷間

圧延率10％以下では， r値は向上するが強い面内異方性を示

し， ｛145}<321〉が主方位となり，冷間圧延率20～40％では，

比較的高いr値を維持し面内異方性が小さく，強い方位依存

性がない，冷間圧延率40％以上では全方位ともr値が低下
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図44高純度地金を用いた純A1,AI-Mg合金の全伸びに
及ぼす引張変形の初期ひずみ速度と温度の影響
(5182-O材の250･Cでの結果も合せて示す)'0')
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ランダムマーク パラレルバンド

1％引張 8％引張

図50Al-Mg合金の表面のストレツチヤストレインマー
ク'05), TypeA: ランダムマーク (1%引張),
TypeB:パラレルバンド(8%引張),矢印は引張
方向を示す

図48

し, {310}<132>Q(あるいはQQとも表示される）方位が主

方位になることを明らかにした。このような集合組織差異は

再結晶機構の違いによるもので，低加工度ではひずみ誘起粒

界移動，高加工度では核生成・成長機構によるもので，中間

加工度は両方の再結晶機構が働き，集合組織がランダム化す

るものと考えている。{310}<132>Q方位は剪断帯に発生した

再結晶核の優先的成長によって生成するといわれている。

4.1.2降伏現象とセレーシヨン(Serration)

Al-Mg合金は引張変形するとリューダース帯（線) (Liiders

band(line))が生じ，図49のように降伏が起きると応力が一

定あるいは低下して，再び加工硬化を示し，その後鋸刃状の

セレーションを生じる。最初の変形は降伏現象，降伏点伸

び，後半はポルトバン・ルシャトリエ(Portevin-LeChatelier,

略してP-L)効果と呼ばれている43)oこのような不均一な変

形により，板表面には図50に示すような2種類（'lypeA,

TypeB)のリューダース帯がストレッチャストレインマーク

(StrecherStrainMarkings)と呼ばれるひずみ模様を生成し表

面欠陥になる105)｡TypeAは引張変形の初期に発生するラン

ダムマーク("fOliated'',"flamboyant''markingsとも呼ばれる）

で, 1jrpeBはリューダース帯が引張方向に対して特定の角度

をなして平行に伝播するパラレルバンドである。ランダム

マークの断面の板厚分布を図51に示す。表面の凹凸から，

これはkinkingの一種と考えられている106)oランダム状にな

るのは応力分布が不均一なためである'07)◎セレーションは転

位の溶質雰囲気(soluteatmosphere)による固着と負荷応力

による固着からの解放によって生じ，降伏点現象が繰返し起

こることから，繰返し降伏現象とも呼ばれる。EL効果とい

うのは， この発見者の名にちなんでつけられた名称である'岨)。

ストレッチャストレインマークの防止法としては， ランダ

ムマークの場合は，焼なまし後スキンパスあるいはローラ矯

正がよく知られている。パラレルバンドについては，前述の

加工条件の選択以外に防止することは困難である。二軸の張

a）

一ザ

今一

b）

で～

一一_

｜ ’
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蕊
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出変形の場合は，パラレルバンドは目立たなくなるといわれ

ている。箕田らは二軸引張試験片を用いて，最大荷重方向は

圧延方向として二軸の荷重比を8:0(単軸)～8:8（等二軸）ま

で変化させ, Al-5.5%Mg=0.3%Cu合金の急速加熱焼なまし材

(結晶粒径55"m)パラレルバンドの発生を調べた1")oその

結果を表2に示す。等二軸でパラレルバンドの生成が抑制さ

れたのは，図52に示すように，単軸ではく110〉方向に平行

なマイクロパンドが一方向に発達し不均一変形するが，二軸

では活動すべり系の増加により直交するバンドが生成され，

不均一変形が抑制されたためと考えられる。この活動すべり

系には変形による集合組織の変化も重要であることが指摘さ

れている109)o

いずれのストレッチャス|、レインマークの防止にも結晶粒

を大きくすることが効果的であるが， 50“1以上では"orange
peel''が生じやすくなるo

セレーションの形態からは，図53に示すような分類もな

されている107)｡aは荷重制御の試験機か剛性の低い油圧試験

機で引張試験をするときに発生する。剛性の高い引張試験機

(ばね定数K>10000N/mm)では図53のb~fの応力ひずみ曲

線となる。セレーションAとCAはリューダースバンドが試
験片平行部の一方の端から他端まで伝播するときに生じる。

セレーションBとCBはリューダースバンドが不連続的に伝

､

出国

畷曇『
ゴｰtAFA－←

わ

『

夢▼基

AA

x500

－ー

×1

図51 A1-3.11%Mg合金(400｡C-2h焼なまし材）の
0.5％引張後のストレッチヤストレインマーク106）

（下の曲線はA-A'線上での両面の凹凸状況を示
す）
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図52二軸引張試験後のTEM組織'的）

応力比(oR.n;oTD)(a)8:0,(b)88

表2TypeBのセレーション発生に及ぼす応力比
(oRD:oTD),応力状態の影響'的）
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図54Al-5%Mg-0.2%Mn合金の各種セレーシヨンの発
生条件107),110) (Oはセレーションが発生しない領

域, A,A+B,CAは図53を参照）
OノG

図55AI-MgとAl-Mg=Mn合金での定常ひずみ速度と
応力の関係に及ぼす温度の影響'】3）

播するときに生じる｡AI-5%Mg4.2%Mn合金の各種のセレー

ションの発生条件を図54に示す107),110)。温度とひずみ速度を

制御することによりセレーションを防止することができる。

4.1.3高温変形（クリープ特性）

AI-Mg合金は固溶体硬化の大きい合金特有の高温変形挙動
を示す。吉永らは， これを次のように整理している111)o

(i) 高温降伏現象，逆遷移クリープなどの加工軟化現象

を示す。

(ii)べき乗則クリープ域での応力指数が純金属や分散強

化材より小さく’約3である。

(iii)変形時の転位分布が比較的均一であり， セル組織が

できにくい。

(iv)単一すべり方位の単結晶でも多重すべりを生じるo

(v) クリープ変形の途上で，負荷応力を急増させても瞬

間塑性ひずみを生じない。

これらの諸現象は運動転位に対する溶質雰囲気抵抗が大き

いために生じる。しかし，変形応力には溶質雰囲気引きずり

抵抗（有効応力）ばかりでなく，転位同士の長距離相互作用

に基づく非熱活性化の内部応力の寄与もあり， しかも， この

寄与は引きずり抵抗の寄与と同程度に大きい。固溶体硬化の

大きいAl-Mg合金中では，転位は比較的均一に分布してい

るため，内部応力は転位密度によってのみ決まる。転位密度

さえわかれば，べき乗則クリープ域における任意の応力に対

応するひずみ速度か， あるいは任意のひずみ速度に対応する

変形応力が定常変形であるか否かにかかわらず，かなり高い

精度で予測し得る。 しかし，粒界すべりや亜粒界移動のよう

な粘性的であると考えられる変形が，転位の自由飛行による

変形と共有するときには，上述の方法は， いずれも自由飛行

運動に対する情報しか提供せず，粘性分については何の情報

ももたらさないといわれている112)｡

AI-3mol%Mg合金とAl-3mol%Mg-1mol%Mn合金の応力と

ひずみ速度の関係を図55に示す113)｡弾性定数の温度による

変化の影響を除くために剛性率Gで規格化している。Al-Mg

合金の450･C,400･Cでは，直線関係が成り立ち，応力指数は

約3であるが, 350･C,300･Cの高応力域で3よりも大きくな

る。応力指数が約3である領域における活性化エネルギーは

約131kJmol-】である。一方, AI-Mg-Mn合金の応力指数は

高温側の450･Cでは約10と非常に大きいが，温度が低下する

につれていったん減少し， その後わずかに増加する。応力指

数がほぼ5である領域の活性化エネルギーは約133klmol-]で

ある。両合金の変形の活性化エネルギーはほぼ等しく，

AI-Mg合金中のMg原子の相互拡散の活性化エネルギー

126kJmol~'とほぼ等しいoAl-Mg合金では，応力指数が約3

の領域では，固溶したMg雰囲気による転位の粘性運動が支

配的で,Mg濃度が増加するにつれてひずみ速度が低下する。

AI-Mg=Mn合金では応力指数が一定となる領域は存在せず，

ひずみ速度が応力の減少につれて急速に低下し， それ以下で

は変形が実際上進行しない臨界の応力， しきい値が存在す

る。Al-Mg-Mn合金では平均粒子半径0.067似mの非整合界面

を有するAl6Mn粒子が分散しているが， この粒子表面で転位
は消滅し， さらに変形させるためには転位の再生成が必要と

なる。しきい値はこの再生成に必要な応力が生じるため発現

すると考えられている113),114)o

4.1.4超塑性

田中らはAI-5.5%Mg合金(C-O)とAl-5.5%Mg幻.3%Cu合

金(C-3)を押出，引抜き加工，熱処理で結晶粒径350"mと

100"mの丸棒を製作し, 300~480･Cで10-2S-1の引張速度で

試験した。このときの伸びを図56に示す57)。結晶粒径100"m

を有するAl-5.5%M9-0.3%Cu合金の試料は400･C以上で超塑

性伸びの指標である300％以上の伸びを示した。Cu添加で伸

びの向上は顕著である。440･Cでの真応力一真ひずみ曲線を

図57に示す訂)o初期に高温降伏現象がみられる。変形途中

のSEMによるチャンネリングコントラスト (ECC)を図58
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のような粗大な結晶粒径で超塑性挙動を示すことについて，

"Enhancedductility'', !IQuasi-superplasticity'',"Coarse.grainedsu.

perplasticity",あるいは応力指数〃=3で生じるために, "Class

l型超塑性”と呼ばれている119)｡ClassI型合金の高温変形

時のキャビティの生成には鉄系晶出物が影響し，晶出物が多

くなればなるほどキャビティが増加する120)｡Baeらも

Al-4.7%Mg-0.8%Mn｡.4%C4.2%C-0.2%Zr合金の超塑性材

の高温変形中のキャビティの発生を調べた。キャビティは結

晶粒界上にある粒子とマトリックスの界面で発生し， その発

生に関与する弱い界面は強加工の圧延ででき，超塑性変形の

初期段階で成長することを明らかにしている121)o

M.-AKulasらは各社の5083超塑性材（平均結晶粒径

7"m)の高温変形特性を調査した結果，高温でひずみ速度が

遅い領域では結晶粒界すべりクリープ(Grainboundaryslid-
ingq℃ep)が支配的であること，低温でひずみ速度が速い領

域では溶質原子引きずりクリープ(Solutedragc,aeep)が支配
的であることを明らかにしている122)。後述するように，

HONDA､GMでは5083超塑性材を用いて，成形速度を上げ

て生産性を高めるために，従来の成形温度より低温でかつ高

速でブロー成形を行っている。

一方，微細粒超塑性に関しても，松木らはAl-6%Mgに

0.37%ZnO.16%Mn,0.07%Crを添加した合金を450･C~28h熱処

理し, 200｡Cで50%の熱間圧延した後冷間圧延し，最終

520･G30minの焼なましを行い, 7.6"mの微細粒にした。こ

の板を520･C, 5×10-2min~'で引張試験して約800%の伸び

を得ている'認)。

4.1.5低温特性

低温材料，例えば, LNGタンク等に583.O材が利用され

ているが，極低温域での構造材料としても有力な候補材であ

るo70以下での実験データは実験の困難さもあって少ない。

図62は5083-O材の4.2～300Kでの引張試験結果であ

る124)c約25～130Kの温度域において，温度低下とともに引

張強さ (oB),真応力(ou),耐力，伸びの上昇は顕著であ
る。 しかし，真応力は20Kと25Kの間で，伸びは約20Kと

30Kの間で不連続な減少を示す。これは約30K以下の温度で

セレーションが発生することと関係している。AI-Mg系合金

の極低温でのセレーションの発生の原因について，佐治らは，

温度低下に伴う比熱の急激な低下に起因する転位の不連続な

すべりに基づいて起こると考えている。

高橋らは5083合金O材の極低温から高温における引張特
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図57A1-5.5%MgとAI-5.5%Mg-0.3%Cu合金丸棒（結
晶粒径: 100"m)の440･Cでの真応力一真ひず
み曲線57）

’

1

に示す57)。元の結晶粒界でキャビティが生成し，ひずみ量が

増すにつれて連結していく様子がわかる。また元の結晶粒界

は波打ち，粒内に亜結晶粒が観察され，動的再結晶は生じて

いなかった。滝口らはMg量を3~8%と変えて同様な試験を

行い，電顕観察からAl-8%Mg合金で粒界にMgが偏析しβ
相を形成していることを明らかにした115)｡Cu添加で伸びが

向上した理由は，図59に示すように変形中にβ相は粒界に
連続的に析出してボイドを形成し，粒界破壊しやすくするの

に対し, Cuが添加されるとMgはCuと結合してT相

(A16Mg4Cu)を形成し， β相の連続析出を抑制し，伸びを向

上させていると考えられる57),115)。内田らはAI-5.5%Mg-

0.3%Cu合金の結晶粒径約50"m板材を作製し， ひずみ速度
を変えて高温引張試験を行った。図60に示すように本系合

金は通常の超塑性5083合金に比べ，比較的低温でかつ

10-2~10-1s-1の高ひずみ速度で高伸びが得られることが特徴

である116)o比較のために2×10-4S-1で引張試験した5083合

金の伸びも示す。この合金は図61に示すように5083合金に

比べてキャビティの発生が極端に少ない116)｡このような比較

的低温で高速の超塑性挙動を示すことに関して，伊藤ら''7)，

'IbleHら118)はMg量や結晶粒径の影響を調べ，溶質雰囲気引

きずり運動(solutedragクリープ）に律速された変形により

超塑性伸びが発現し，結晶粒径が小さくなるにつれて付随的

変形機構としての粒界すべりの寄与が増し，最大伸びを示す

ひずみ速度が高速側に移行する傾向があると述べているOこ
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図58Al-Mg-Cu合金の440｡C高温変形後のSEM-ECC像, (真ひずみ量: 0.095,0.262,0.405)57)
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図60図59AI-Mg合金の高温変形中のキャビティ生成に及
ぼすCu添加の効果（模式図)57),115)

性と動的破壊靱性を評価し, 150K以下では引張強さ，耐力，

破断ひずみ，絞りは向上したが，破壊靱性値ﾉ3は20Kでは

150Kの約57%に低下し，亀裂伝播抵抗興池tは約74%低下
することがわかった'弱)。これは層状割れの出現によって破壊

靱性の低下がもたらされ，層状割れの発生個所には粗大な粒

子が多数存在し，粒子の損傷を起点として層状割れが発生し

ていると考えている。柳川はAl-5%,8%Mg合金の結晶粒径

を変え引張試験を行い, 77Kにおける伸びを調べた126)。その

結果,Mg量が多いほど，結晶粒径が大きいほど伸びは低下

し，粒界破壊を示すことを明らかにした。

4．2耐食性および耐応力腐食割れ性

4.2.1耐食性

一般的に,Al~Mg系合金は優れた耐食性を有しているoMg

は耐孔食性を向上させる効果と酸化皮膜の成長を促進する効

果を持つ。

弱酸性環境でのAl-Mg系合金の耐食性は純アルミニウム

より若干劣るが，塩素イオンの多い環境での耐食性は非常に

優れている。アルミニウム合金の内で，耐海水性の最もよい

のはAl-Mg系合金である。天然海水は弱アルカリ性であるた

め，孔食発生と皮膜成長の両方がおこる。ただし，バイヤラ

イトの皮膜は成長せず，ベーマイト皮膜の段階でとまる'27)。

Al-Cu系合金やAl-Zn-Mg系合金では，結晶粒界部分が選

択的に腐食する，いわゆる’粒界腐食が起こる。Al-Mg系合

金でも,Mgが5%を超えると粒界腐食が起こることが知ら

れている。粒界に連続的に析出したβ相(A13Mg2)が優先的

に溶解して粒界腐食となる。200｡C以上に加熱すると， β相
の析出が不連続化して，粒界腐食がしにくくなる'27)。

缶の蓋材には，以前は5182合金の強加工の冷間圧延後，

F

,『｡.言溌：
逗毬■L
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図63 5182合金冷間圧延板（60％圧延）を323~623K

で熱処理した材料の浸漬試験による重量減46）
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最終的に安定化処理を入れた材料が使用されていた。しかし

ながら，安定化処理が150~200｡Cで行われるため， β相の粒
界析出が生じやすい。図63は，土田らが最終の安定化処理

条件と腐食減量の関係を調べた結果である46)。図64は安定

化処理が398,448,523Kで腐食試験後の断面組織である特)。

448K(175｡C)で長時間保持すればするほど最も粒界腐食感

受性が高いことがわかる。図65は60％冷間圧延後423Kで

5h熱処理した5182合金の粒界上に析出したβ相である46)。
これを低減させる方法として，高加工度の圧延の前の中間焼

なましでバッチ焼なまし方式にして加工組織上にβ相を十分
析出させ,Mgの固溶度を減らすか，冷間圧延の加工度を高

くする，あるいは微量のCuを添加して， β相の粒界析出を
抑制することをあげている。なお，現在では，缶蓋材は冷間

圧延後，塗装工程が入り，焼付け工程で250｡C以上で短時間

加熱されるので， β相の粒界析出の問題はない。

|LaQ皿ヨロ523K

図64 5182合金冷間圧延板の398~523Kで1000分保持

した材料の浸漬試験後の断面ミクロ組織(IJILST
面)46）

4.2.2耐応力腐食割れ性

3％以上のMgを含むAl-Mg系合金では，考慮すべき性質

の一つである。一般に， 3％未満ではO材でもH材でも応力

腐食割れは問題ない。3~5％ではO材は問題ないが, H材で

は応力腐食割れの懸念が生じる。5％以上では, O材もH材

も応力腐食割れを生じやすくなるといわれている79)o図66は

応力腐食割れ感受性に及ぼすM9塁と時効処理の影響を示し

ている128)。特に冷間加工した後， β相の析出しやすい66～
180｡Cに長時間放置すると，応力腐食割れに敏感となる79)。
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図67冷間圧延後鋭敏化処理した5356合金(AI-

5.16%M9-0.11%Mn-0.11%CIF0.09%Cu)の応力腐
食割れ性に及ぼす冷間加工度の影響'29）
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図65 60％冷間圧延後423Kで5h熱処理した5182合金

の粒界上に析出したβ相46）

イオンが水素ガスとなって亀裂先端で水素濃度が高まり，亀

裂が粒界を進展する粒界破壊を示す。亀裂進展は水素誘起に

よるもので水素脆化の一種で， アノード溶解と水素脆化が同

時に生じていると考えられている。β相粒子間の結晶粒界で
のMg偏析の役割については不明な点が多い。Mgの結晶粒

界への偏析はMgとHの親和性が高いために水素を吸収し溶

解度を増して，金属結合を弱くし，脆いMg=H錯体や水素化

物を形成するとされている132)｡5182合金缶蓋材のスコア部

の応力腐食割れでは，粒界破壊以外にも，水素脆化によると

考えられる粒内破壊も観察されている132)｡ScamanらはMg

の水素化物が粒界に生じてクラックの発生を促進していると

考えている'露)。

加工熱処理法による組織の改善も効果があることを

Conservaら134)や大西らは報告している。表3は大西らの

Al-8%Mg合金の加工熱処理後の強度と，応力腐食割れの結

果であるl妬)｡TMT処理は, 2段目の時効時間を長くすれば，

強度も耐応力腐食割れ特性も向上する。なお， これらの熱処

理を施した後，水素を添加した場合, TおよびSA処理では

時効硬化域において水素の浸透が多く，それに伴って粒界で

の脆性破壊を起こしやすくなり，応力腐食割れ寿命も短くな

る。一方, TMT処理では水素が浸透するにもかかわらず，脆

性も応力腐食割れもまったく起こらない。これは粒界析出の

抑制と転位存在に起因するものと，大西らは考えている。応

力席食割れを抑制する方法としては，微量CuとZrの同時添

加やBi添加が有効である1部)。最近では微量のCu･PZn,Zrを

添加して， 5083合金よりも溶接後の強度，耐粒界腐食感受性

を向上させた5383合金やさらに5383合金よりもMg,Zn量を

増やした5059（商品名Alustar)合金が開発されている35),36)｡

4．3溶接性

アルミニウム合金の溶接性は，溶接作業性，溶接部の性能

も含まれるが，一般的には溶接割れ感受性で評価される。ア

ルミニウム合金の溶接割れは高温割れであり，溶接金属が凝

固する際に生じる凝固収縮割れである。純アルミニウムは溶

接割れを生じにくいが, Cu,Mg,Si,Mg@Si,MgZn2などが存在
すると溶接割れが生じやすくなり，ある点でピークを示し，

それ以上の添加量では再び溶接割れは減少する。Al-Mg系で

は， 1～2%Mgで溶接割れ感受性は最大となる。しかし，

350
O I I

○感受性なし

一①H12感受性あり

●H12､Oとも感受性あり
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図66応力腐食割れ感受性に及ぼすMg量と時効処理の
影響'銘）

図67は， 5356合金(Al-5.16%Mg-0.11%Mn-0.11%Cr-

0.09%Cu)を冷間加工後，鋭敏化処理して，冷間加工度の応

力腐食割れ性に及ぼす影響を示している129)o冷間加工度20%

以上では応力腐食割れを生じる可能性がある。このため，船

舶用5083合金では，粒界腐食感受性が高くなり剥離腐食が

生じやすいH32,H34調質が規格ではなくなり，代わりに弱加

工のH116やH32より冷間加工度の小さいH321調質が用いら

れている129)。しかしながらH116といえど高温に長時間さら

されると，粒界腐食感受性や応力腐食割れ性が増すことが指

摘されている。

5000系合金の応力腐食割れのメカニズムに関しては以下の

ように考えられている130)~132)。応力が負荷されると結晶粒界

近傍の酸化皮膜が破壊され， β相粒子あるいはその周囲，あ
るいは粒子間のMgやCuの濃化した結晶粒界に沿ってアノー

ド溶解が生じやすくなり，溶解とともにβ相粒子界面で水素
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表3A1-8%Mg合金の応力腐食割れ寿命に及ぼす加工熱処理の影響'弱）

Heat
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図69AlfaRomeo156のリアクロスメンバ(Magsimal
59)141）

Conventional7XXX Sc･Modilied7XXX

図68 Houldcro丘'1bst (フィシュボーン試験）による溶

接割れ感受性に及ぼす7000系合金母材と5000系
溶加材へのSc添加の影響137),138)

登録されているがダイカスト全体の使用比率139)では0.1％，

0.3％と用途は限定されている。

ダイカスト用合金としてはAl-Mg-Si系ではあるが非熱処

理で高強度，高靭性が得られるMagsimal-59(Al-5.5M9-

2.2SM､65Mn)がRheinfelden社(独)により開発され140),141)自

動車用部品を始めとして多く利用されている。この合金は，

靭性低下防止のため，不純物の鉄量の抑制や製品の肉厚を薄

くする設計(4nm以下）などの注意が必要であるが，鋳造

後の熱処理が不要であることから適用例が増加している◎適

用例のAlfaRomeo156のリアクロスメンバ1j11)を図69に示す。

5．2展伸材

5000系合金は，非熱処理型アルミニウム合金の中で最も高

強度であり，耐食性，成形性，表面処理性，溶接性を兼ね備

えているために多くの用途がある。マグネシウムの添加量に

より強度調整も容易であることから，低強度の5N01合金は

台所用品，装飾品に， 5005合金は建築や車両，船舶用内装

材として用いられる。中強度の5052合金は先に示した缶エ

ンドや建築，車両, IT関連用材料として多く使用されてい

る。高強度の5083, 5182合金は圧力容器や通信機器部品等

に用いられている。

5.2.1缶材

飲料用に使用されるオールアルミニウム缶は，その加工方

法からDI缶(DrawingandIroningCan)と称される。アルミ
ニウムDI缶は, Kaisel･社（米）によって1958年に開発され

Al-Mg系はA-Cu糸,Al-Mg=Si系, Al-Zn-Mg系などに比

べ，相対的に溶接割れ感受性は小さく，溶接構造用に用いら

れる実用合金では溶接割れはあまり問題にならない。一方，

溶接部の継手強さは，溶接熱影響部が軟化（再結晶）するの

でO材の強度となるが，基本的に， これ以下になることはな

い。

最近では，溶接部での割れを防止するために, Scが添加さ

れた溶加材が開発されている137).138)｡その一例がMgを
4.5～6.0%, Z1･を0.10～0.20%, Scを0.05～0.55%で，若干の

Beを含んだ5025合金である。図68は通常の7000系合金と

Scが添加された7000系合金に対して，溶加材を通常の5356

合金とScを添加した合金を用いてHouldcroft'Ibst (フィシュ

ボーン試験）を行って溶接割れ感受性を比較した結果である。

Sc添加した溶加材が, 7000系合金のSc添加の有無にかかわ

らず，割れの長さが大きく減少している。ScはZrとともに

鋳造組織の微細化や再結晶の抑制に大きく寄与している。

5．用 途

5．1鋳物

ダイカスト用Al-Mg合金としてⅡSには, ADC5,ADC6が
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図71 PanozRoadstarへの超塑性成形適用例152）
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AC、狐01．図70国産初のアルミニウムのDI缶142）
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たもので，ボディ，エンド， タブから構成される。日本では

1971年に昭和アルミニウム缶が初めて図70のようなDI缶を

量産化した142)oボディは3000系合金が使用されるが， エン

ド， タブには主として5182合金が使用されている。これは，

浅い絞り加工と使用時の耐圧強度の確保の観点から材料強度

の高いAl-Mg系合金が採用されている｡3ピースなどの陰圧

用缶では耐圧強度を必要としないため5052合金が使用され

るが, Crを含まない5021合金が開発され採用されている143)。

5.2.2自動車材

自動車ボディパネルのアルミニウム使用の歴史は古く，

1930年代にBritishLeyland社のRoverP3フードなどに5154合

金が使用され， 1955年にはオールアルミニウムボディとして

DaimlerBenzSLに5182合金が使用されたo 1970年代には，

Al一高Mg合金であるX5085合金(Mg"6%強）がGM

Oldsmobile'Ibl･onadoのフードインナ（アウタは鋼板）に使用

された｡その後，海外では2000系， 6000系合金の採用が主

となるが，現在でも成形性の優れる5000系合金は， インナ

材に使用される例は多い'”･

日本では, 1984年にマツダRX.7のフードにアルミニウム

合金が初めて量産化された。このときに採用された合金は，

Al-Mg-Zn-Cu系合金のGZ45合金145),146)で（別名"30-30合

金” ；引張強さ300MPa(÷30kgf/mm2)以上，伸び30%以

上）である。この材料は，基礎研究5年，実用化研究3年が

費やされて開発されたものであり，成形性（プレス成形性，

ヘム加工性）を重視して開発された合金である。日本ではそ

の後も成形性を重視したA1-Mg系合金を主体に採用されて

きたo 1990年代の日本では, Al-Mg-Zn-Cu系合金の室温時

効硬化によるプレス成形でスプリングバックや成形性が問題

になったことから亜鉛を添加しないAl-Mg=Cu系合金として

5022,5023合金が開発され147),以降5000系合金としては日本

の標準的な自動車ポディパネル材として広く実用化されてい

る。2000年以降, Al~Mg-Si系合金の高ベークハード性材料

が開発されたこともありアウタパネルにはAl-Mg-Si系合金

の適用が進んでいる。しかし欧米同様に高成形性が要求され

る部位には5000系合金が採用されている。

アルミニウム合金の成形性を改善する成形方法として超塑

侭

M H“．H“．H“．

｡｡

⑨⑨⑨

0000 00

● ｡

図72 1DDの幟成概念図154）

－

⑪

図73大型客船ビアンカ

性成形が研究されてきた。超塑性用アルミニウム合金の中で

も5000系合金は非熱処理型で成形後の熱処理も必要なく，

耐食性，溶接性にも優れ，素材もほかの熱処理型合金より比

較的安価であることから実用化が進んでいる。とくに中強度

構造用合金である5083合金に超塑性現象が報告されて以来，

その利用は民生用途に広がっており， 自動車用にも使用され

ている。

日本では，本田技研工業が輸送機器用として二輪車の燃料

タンクに超塑性成形を実用化148)し， さらに自動車のS2000

のハードトップルーフ'49)， レジェンドのフェンダやl､ランク

にも量産化'釦)されている。レジェンドヘの採用にはサイク

ルタイムの短縮が必要で急速予備加熱を外段取りで行い，金

型に投入後，従来の3倍の成形圧力で成形することにより従

来の12倍の生産性を達成150）している。このように自動車車

体への適用にはサイクルタイムの短縮化が必要不可欠で生産
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技術による改善だけでなく，高速超塑性材料への期待が高
まっている。

海外でも5083合金を超塑性成形して自動車外板への適用

例は多い151)oただし必ずしも超塑性成形による高延性を期待
するものでない｡PanozRoadstarへの適用事例152)を図71に

示す。超塑性成形（熱間ブロー成形）は通常，片側の金型に

ガス圧で押付けるめす型成形が行われることが多く，多数個

取りが可能であることも含めて，金型点数が削減でき， コス

ト低減を目的にしていることも多い。ただし大篭生産の自動

車への適用は，サイクルタイムの短縮は必要でGeneralMotoIs

では高速超塑性の手法として"QuickPlasticFbrming(QPF)"
を従来のSPF(SuperplasticFbrming)と区別して，そのメリッ
トを提案し，実用化している'弱)。

5.2.3磁気ディスク

アルミニウム合金は非磁性であることから磁気ディスクド

ライブ（以下$lHI)D")の部品に使用されることが多い。HDD

は図72に示すようにディスク基板やスピンドル， アクチュ

エータなどにアルミニウム合金が使用されている'別)が特に

ディスク基板用材料には要求される品質が多い。HDD開発当

初は軟質材強度と切削性の観点から5086合金が選定された。

当時は記録密度も低くヘッド浮上量も大きかったため一般の

5086合金で問題なかったが，高密度化により基板素材中の金

属間化合物が問題となるようになった。このためAl-Fも系晶

出物サイズを抑制するために高純度地金の使用やMg-Si系析
出物の成長を抑制するために均質化処理，熱延条件の制御が

必要となっている。Mg-Si系析出物の最大サイズは1"、以
下に抑制されている。さらにジンケート （亜鉛置換めっき）

処理の均一性向上のためCuやZnを微量添加した合金が使用
されている。

5.2.4船舶

船舶用アルミニウム合金としては，船級協会規格で材料が

規定されている。日本のNK(日本海事協会）規格があるが，

さらに上位基準として国土交通省の高速船構造基準がある。

これらの規格，基準には5000系および6000系合金が登録さ

れているが, 5mO系合金は主に構造用材料として適用され

る。5083,5086,5754合金が代表的な船舶用アルミニウム合金

である。高いMgを含む合金では，応力腐食割れや剥離腐食

に注意が必要であり材料の調質にはこれらの耐食性基準が盛

込まれたものもある。

日本でのアルミニウム合金船は1954年完成の海上保安庁

巡視船｢あらかぜ｣が最初である。この後, LNG船舶，一般船

舶に多くのアルミニウム合金が使用され，大型客船ビアンカ

(図73）も製造されている。

6．むすび
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