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I. 研究の概要 

  



 
 

1. これまでの研究

現状，アルミニウム（Al）合金の高温部材への適応は限られているが，耐熱性 Al 合
金 に 分 類 さ れ る 2218 合 金 （ Al-4Cu-2Ni-1.5Mg (mass%) ） や 2618 合 金

（Al-2.3Cu-1.2Mg-1.1Fe-1.0Ni (mass%)）または 354鋳造合金（Al-9Si-1.8Cu-0.5Mg (mass%)）
が自動車用エンジンのターボチャージャにおける圧縮機内部のインペラ等に使用され

ている 1,2)．21 世紀に入り環境規制の厳格化によって普及した燃費の良いディーゼルエ

ンジンは，トルク・出力の向上，排気ガスクリーン化を目的としてターボチャージャが

搭載されている．更なるエンジン高効率化には，圧縮機内部の高温・高圧化による圧縮

比向上が効果的であり，インペラ部材の高温強度の向上が要求される．

現状主に使用されている耐熱性 Al 合金（2618）の適応限界温度は 200℃以下である．

図 1 に，既存の 2618 合金と代表的な高強度 Al 合金である 7075 合金（いずれも T6 人工

時効処理温度を施されたものである）の試験温度に伴う強度の変化 3)を示す．これらの

合金は規格化されている熱処理温度（T6 時効処理温度：120 ℃～200 ℃）以上の温度

で著しい強度低下を示す．これは時効処理により析出した金属間化合物相（強化相）の

高温（試験温度）における粗大化に起因する．既存の Al 多元系熱力学データベースを

用いて 2618 合金の構成相の温度に伴う変化を解析すると 4)，本合金は時効処理により

析出する S-Al2CuMg 相 5)（体積率：約 5％）によって強化されると考えられ，実際 200℃
の時効処理においては準安定相である S'相が析出する 6)．したがって 200℃以上の使用

温度において，準安定相は安定相（S 相）に相変態し，それに伴って析出物が著しく粗

大化し，顕著な弱化を招く．したがって，「限られた強化相の体積率」と「強化相の高

温における不安定性（準安定相による強化）」が既存の Al 合金の乏しい高温強度をもた

らす金属組織的要因として挙げられる．

図 1 2618 合金と 7075 合金の試験温度に伴う強度の変化
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一方，高温環境下の優れた使用実績を持つニッケル（Ni）基超合金は耐熱材料として

広く認知されている．Ni 基合金は，Al 合金と同様，fcc 母相に分散する金属間化合物相

によって強化される 7)．具体的には，溶体化処理（-Ni(fcc)単相化）後，時効処理を施

し，強化相である金属間化合物相（主に L12 構造を有する'相）を析出させる 7)．この

熱処理プロセスに伴う組織制御は，Al 合金の T6 熱処理と同じである．Al 合金と Ni 基
超合金の高温強度を比較するため，Al 合金である 2618 合金と 7075 合金 3)の比強度（材

料密度で規格化された強度）を材料の融点（Tm）で規格化された温度を用いて整理し，

CMSX4（代表的な単結晶 Ni 基超合金 7)）と比較したものを図 2 に示す．Al 合金は融点

の半分以下（0.45Tm）の温度域から強度低下が認められ，特に 0.5Tm（Al 合金では約 200℃
に相当する）以上において強度は著しく低下する（図 2(a)）．一方，Ni 基超合金である

CMSX4 の強度は 0.6Tm（約 800℃に相当する）まで維持し，およそ 0.65Tm以上で低下

する（図 2(b)）．このような Ni 基超合金における 0.6Tmの高温域まで高強度を維持する

ことが可能な金属組織的要因として，50%以上の高い体積率を有する熱力学的に安定な

金属間化合物相（Ni 基合金の多くの場合，'相が強化相である）を用いた強化が挙げら

れる．これらの組織の特徴は，現在開発されつつある高融点金属耐熱材料（Mo 基合金

や Nb 基合金）のもの 8)にも良く当てはまる．

図 2 材料の融点（Tm）で規格化された温度に伴う異なる合金の比強度の変化：(a) Al 合金（2618

合金と 7075 合金），(b)単結晶 Ni 基超合金（ CMSX4 ）.
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本研究は，これらの耐熱材料の組織形態を Al 合金で再現できれば，0.65Tmの温度域

（300℃）に耐用できる耐熱 Al 合金の設計が可能ではないか？という着想に基づくもの

である．本着想に基づき，著者らは計算状態図を活用し，汎用合金元素から構成される

Al-Zn-Mg３元系の共晶反応を利用した新たな耐熱 Al 鋳造合金を設計した（実用性を鑑

み，近年耐熱 Al 合金開発 9,10）で使用されている Sc，Ce，Er などの希少元素の添加は避

けた）．本稿では，実際に製造した設計合金の組織形態や高温強度，また更なる合金の

改良設計の成果とそれに基づいた今後の展望を述べる．

2. 共晶反応を利用した凝固組織制御が可能な鋳造合金の設計

本研究の合金設計は，50%以上の高い体積率を有する高温で安定な金属間化合物相に

よって強化される Al 合金を目指す．しかしながら，上述した Ni 基合金のように熱処理

（溶体化処理＋時効処理）を利用し，高い体積率の金属間化合物の析出相によって強化

される組織に制御するには，Al 合金系において高温（溶体化処理時）の-Al（fcc）母

相の小さい固溶限 11,12)が本質的な問題となる．そこで本研究では析出強化型鍛造合金

12-14)の設計ではなく，共晶反応を利用した凝固組織制御可能な鋳造合金の設計を試みた．

共晶組成を持つ凝固組織は冷却速度によって組織構成要素の大きさや形態を制御可能

である 15)とともに，融点近傍の高温において-Al 相と平衡する金属間化合物相が晶出

するため，高温保持に伴う高い組織形態安定性が見込まれる（高温保持における準安定

相から安定相の相変態は著しい組織変化を伴うため，材料の強度低下を招く）．本研究

では，汎用元素から構成される Al-Zn-Mg３元系における-Al 相と金属間化合物相の広

い２相共晶組成（３元系液相線投影図における長い共晶線）に着目した．

図 3 (a) Al-Zn-Mg３元系液相線投影図上に示した設計合金組成と(b, c)共晶反応に伴い-Al 相と

平衡して晶出する金属間化合物相である(b) -Zn2Mg 相と(c) T-Al6Mg11Zn11 相の結晶構造.
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図 3 に，Al-Zn-Mg３元系状態図におけ

る液相線投影図と共晶反応に伴い-Al 相

と平衡して晶出する金属間化合物相であ

る -Zn2Mg 相（六方晶 hP12 16) ）と

T-Al6Mg11Zn11 相 17)（立方晶 cI162，(Al, 
Zn)49Mg32相 18, 19)とも呼ばれる）の結晶構

造を示す．本３元系液相線投影図から，お

よそ 30 mol%Mg の組成域における Al-rich
側にて-Al 相と T 相の２相共晶組成，

Zn-rich 側にて-Al 相と相の２相共晶組

成が存在することがわかる（図 3(a)）．

相と T 相はそれぞれ六方晶と立方晶（図

3(b, c)）と異なるブラベー格子を有するた

め，-Al（fcc）母相と隣り合う化合物の

結晶学的関係の観点から異なる共晶組織

形態を示すことが示唆される．これらの詳

細な合金組成の同定と相分率を予測する

ため，既報の熱力学データベース 20, 21)を

基にした計算状態図を用いて Al を基本組

成とする-Al/２相共晶合金と-Al/T２
相共晶合金を設計した．

熱力学計算を基にした設計合金の組成

（図 3(a)）は，相で強化される (A) 
Al-36%Zn-18%Mg （ mol% ） と 異 な る 組 成 を 有 す る T 相 で 強 化 さ れ る (B) 
Al-23.5%Zn-22.5%Mg（mol%）及び(C) Al-13%Zn-28%Mg（mol%）である（以降，%は

省略する）．図 4 に，３種の設計合金組成の平衡状態における構成相のモル分率と温度

の関係の計算結果を示す 22, 23)．いずれの組成においても，450℃～470℃の温度範囲にて

共晶温度（液相から２つの固相に分解する温度）を示す．Al-36Zn-18Mg 合金は，共晶

温度以下の温度域において，モル分率 50%以上の相の晶出が予測される（図 4(a)）．
Al-23.5Zn -22.5Mg 合金はモル分率約 60%の T 相の晶出が予測され（図 4(b)）, 同じ/T
２相共晶組成である Al-13Zn-28Mg 合金ではモル分率約 60%の T 相の晶出が予測される

（図 4(c)）．なお，いずれの合金組成における融点以下の温度域にて，金属間化合物相

のモル分率は温度低下に伴い増大する傾向にある．３種の設計合金組成は共晶温度以下

にて 50％以上の金属間化合物相の生成が予測され，鋳造プロセスを用いた溶製合金は

高い体積率の金属間化合物相を内包することが期待できる．

 
図 4 熱力学計算によって求めた設計合金組

成の平衡状態における構成相のモル分率と温

度の関係： (a) Al-36Zn-18Mg（mol%）， (b) 
Al-23.5Zn -22.5Mg （mol%）, (c) Al-13Zn -28Mg 
（mol%）
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3. 実験方法

本研究では，高純度化学研究所製の Al（純度 99.99 %）, Mg（純度 99.9 %），Zn（純

度 99.9 %）を金属原料として用いて，各合金組成に秤量した．Al，Mg の金属原料を20 
mm のアルミナ製タンマン管（ニッカトー製 SSA-S タンマン T4：Al2O3純度 95 %）に

投入し，カーボン製の容器でタンマン管を支持した．カーボン容器は高周波溶解炉（大

亜真空製 VMF-I-I1C）の加熱部に設置した．本研究では，合金溶製時における Zn の揮

発を最小限に抑えるため，Al 箔に包んだ Zn 原料を加熱後 Al-Mg 融液に投入し，完全溶

解させた．Al 箔で包んだ Zn 粒は針金で支持棒に固定した．その後，Ar 雰囲気で高周

波加熱によりAl とMg原料を溶解し，700～800 ℃の温度域において約 900 s保持した．

これらが溶解したことを確認し，Zn を包んだ Al 箔を融液に投入し，さらに約 600 s 保
持した．その後，加熱停止による炉冷（furnace-cool, 冷却速度：0.3 ℃・s-1）過程によ

り凝固した合金試料を作製した．また，溶湯を鋳鉄製金型への鋳込み（casting，冷却速

度: 145 ℃・s-1）により急冷凝固した合金試料を作製した．凝固における冷却速度は溶

融合金に W 熱電対を挿入し，直接測定した 22). なお，本研究で溶製した

Al-22.5Mg-23.5Zn 合金の化学組成の分析の結果，公称組成との差は 1mol%以内であるこ

とを確認している 22). 合金作製方法の模式図と作製した合金の典型的な外観写真を，

図 5 に示す．

図 5 合金作製方法の模式図と作製した合金の典型的な外観写真.

作製した棒状のインゴットを厚さ 5 mm 程に切り出し，樹脂に埋め込んだ後，SiC ペ

ーパー（#320，#1200，#2400）を用いて湿式にて機械研磨を行った．その後ダイヤモン

ドスラリー（3 µm，1 µm）にてバフ研磨を行い，最後にコロイダルシリカ（ムサシノ
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電子株式会社製 ケミカルリキッド 0.05 m PH9.8）を用いて鏡面仕上げを行った．組織

観察には，走査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscope：SEM，日本電子製 JSM-5510
および JSM-6010A，加速電圧 15 kV）を用いた．また，エネルギー分散型 X 線分光器

（Energy Dispersive X-ray Spectrometry：EDS）を用いて元素分析を行った．

微小硬度計（SHIMADZU HMV-G30）を用いて, 試験荷重 1.96 N，荷重負荷時間 15 s
にて，ビッカース硬さ試験を行った．いずれの試料についても 7 回以上の試験を実施し,
最大値と最小値を除く平均値を採用した．圧子は可能な限り初晶を避け，共晶組織の観

察される試料表面に圧入した．

4. Al-Mg-Zn 3 元系２相共晶合金の組織形態と機械的性質

本研究で溶製したいずれの合金においても面積率 10％以下のデンドライト形状を有

する初晶-Al 相が観察されるが 22, 23)，組織の大半は微細形態を有する共晶組織から構

成される．図 6 に，設計合金の炉冷材（冷却速度：0.3 ℃・s-1）と鋳込み材（冷却速度:
145 ℃・s-1）における代表的な共晶組織の SEM 反射電子像を示す．反射電子像は原子

番号に依存するコントラストを示すため，本観察像において明るいコントラストは原子

番号の大きい Zn 元素が濃化した領域を示す．Al-36Zn-18Mg 合金（-Al/-Zn2Mg２相共

晶組成）における共晶コロニー内部にラメラ形態の２相共晶組織が観察される（図 6(a)）．
-Al 相の幅は約 1.4 m であり，共晶コロニー内部の相面積率は 56 %であった．熱力

学計算で求められる相分率はモル分率であるが，結晶構造から見積もられる金属間化合

物（相や T 相）と-Al 相の１原子当たりの体積は数％程度の差であるため，モル分率

を体積率（SEM 像 2 次元断面上では面積率に相当する）と等価とみなすことができる

と仮定すると，この面積率は熱力学計算（図 4）によって求めた相分率と比較的良く一

致する．また，冷却速度の速い鋳込み材（冷却速度: 145 ℃・s-1）は微細な共晶組織を

呈し，-Al 相の幅はおよそ 100 nm まで減少する（図 6(d)）．これら共晶組織における

-Al 相と-Zn2Mg 相の存在は，X 線回折測定や電子線後方散乱回折（EBSD）解析によ

って検証されている 22)．一方，-Al/ T-Al6Mg11Zn11２相共晶組成である Al-23.5Zn-22.5Mg
合金とAl-13Zn-28Mg合金の共晶組織内部において微細な棒状形態の-Al 相がT 母相中

に微細な分散した形態を示す（図 6(b, c)）．なお，複数領域の観察結果から，-Al 相の

棒状形態を確認している 22) ． Al-13Zn-28Mg 合金の棒状 -Al 相の直径は，

Al-23.5Zn-22.5Mg 合金のものと比べてやや小さい．これは，Al-13Zn-28Mg 合金の高い T
相の体積率に起因し，熱力学計算の結果（図 4）と一致する．以上の傾向は冷却速度の

速い鋳込み材でも確認されるが（図 6(e, f)），Al-13Zn-28Mg 合金における共晶組織形態

がやや不均一に変化した．/２相共晶同様，冷却速度の増加は-Al 相の微細化を促進

する．しかし，Al-23.5Zn-22.5Mg 合金における棒状-Al 相の平均直径は約 0.7 m から

約 0.5 m の変化であり，/２相共晶ほど顕著な冷却速度依存性を示さない．これらの

試料における-Al 相と相は，X 線回折測定や EBSD 解析によって同定されている 23)．
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なお，Al-23.5Zn-22.5Mg 合金の一方向凝固材を用いて共晶組織内部の-Al 相と隣り合う

T 相の結晶学的解析を実施したが，特定の方位関係は認められなかった 23)．

図 6 設計合金の(a-c) 炉冷材（冷却速度：0.3 ℃・s-1）と(d-f)鋳込み材（冷却速度: 145 ℃・s-1）

における代表的な共晶組織の SEM 反射電子像：(a, d) Al-36Zn-18Mg（mol%），(b, e) Al-23.5Zn 
-22.5Mg（mol%）, (c, f) Al-13Zn -28Mg（mol%）

図 7 に，設計合金の冷却速度に伴うビッカース硬さ変化を示す．いずれの合金におい

ても 220HV 以上の高い硬度を示し，硬さは冷却速度の増加に伴い増大する．これは，

冷却速度の増加に伴う共晶組織の微細化に起因すると考えられる．Al-23.5Zn-22.5Mg 合

金は，Al-36Zn-18Mg 合金や Al-13Zn-28Mg 合金よりも高い硬度を示す．これは，内部に

含まれる金属間化合物の硬さに起因する．特に，同じ/T２相共晶の Al-13Zn-28Mg 合

金に生成する高 Mg 濃度の T 相は，Al-23.5Zn-22.5Mg 合金よりも低い硬度（ナノインデ

ンテーション法で測定した）を示す 23)．これは，T 相の機械的性質が T 相の結晶構造を

構成する副格子（図 3(c)）を占有する元素の変化を用いて制御できる可能性を示す．

図 7  設計合金の冷却速度に伴うビッカース硬さ変化

10 m

(A) Al-36Zn-18Mg (mol%) (B) Al-23.5Zn-22.5Mg (mol%) (C) Al-13Zn-28Mg (mol%) 

-Al / -Zn2Mg 2相共結晶 -Al / T-Al6Zn11Mg11２相共晶

2 m

冷
却
速
度

:0
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℃
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却
速
度
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45
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図 8 に設計合金の鋳込み材（冷却

速度: 145 ℃・s-1）の異なる温度（初

期ひずみ速度 1.7×10-4 s-1）における

圧縮試験により得られた公称応力-
塑性ひずみp 曲線を示す．塑性ひず

みは，圧縮試験にて測定されたスト

ローク変位から試験機剛性を含む

弾性変形分を除したものから計算

したものである．Al-36Zn-18Mg 合金

（/２相共晶）は，室温で試験片

が塑性変形能を示すことなく脆性

的に破壊した．100℃以上の温度域

で試験片は降伏を示し，応力は変形

に伴って最大値を示したのち緩や

かに減少する．100℃における降伏

強度は約 530 MPa であるが，温度上

昇に伴い低下し， 300 ℃では約

50MPa まで低下する(図 8(a))．一方，

Al-23.5Zn-22.5Mg 合金（/T２相共晶）

はより脆性的な性質を示し，200 ℃

以下では塑性変形を示さなかった．

しかしながら，250 ℃以上では降伏

を示し，その強度は/２相共晶合

金と比較して明らかに高い．

Al-23.5Zn-22.5Mg 合金の 300℃にお

ける降伏強度は 200 MPa以上である

（図 8(b)）．同じ/T２相共晶である Al-13Zn-28Mg 合金は Al-23.5Zn-22.5Mg 合金より高

い高温延性を示し，150℃でも塑性変形能を示す(図 8(c))．しかし，温度上昇に伴う強度

低下は Al-23.5Zn-22.5Mg 合金より顕著である．

得られた応力-ひずみ曲線から測定した各合金の 0.2％耐力の試験温度に伴う変化を，

既存の Al 合金（2618 合金と 7075 合金）の結果を比較した結果を図 9 に示す．図中の

×印は試験片が脆性的に破壊した際の破壊強度を示す． /２相共晶合金

（Al-36Zn-18Mg 合金）は，/T２相共晶合金（Al-23.5Zn-22.5Mg 合金と Al-13Zn-28Mg
合金）と比較して，低温でも塑性変形能を示すが，高温強度は低い．Al-36Zn-18Mg 合

金の耐力レベルは，200℃以上の温度域で既存合金（2618 合金）とほぼ同等である．一

 
図 8 種々の温度における圧縮試験によって測定さ

れた設計合金の鋳込み材の公称応力-塑性ひずみ曲

線：(a) Al-36Zn-18Mg（mol%），(b) Al-23.5Zn -22.5Mg 
（mol%）, (c) Al-13Zn -28Mg （mol%）
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方，/T２相共晶合金（Al-13Zn-28Mg 合金と Al-23.5Zn-22.5Mg 合金）は 250℃以上の高

温域において既存合金よりも遥かに高い耐力レベルを有するが，低温において延性を示

さない．Al-13Zn-28Mg 合金は 150℃まで塑性変形能を示す一方，その強度レベルは

Al-23.5Zn-22.5Mg 合金と比べて劣る．この傾向は室温で測定したビッカース硬さの相違

（図 7）と対応し，/T２相共晶合金の高温における機械的性質は T 相の塑性変形能に

大きく依存すると考えられる．これは，図 6 に示すような/T２相共晶合金の組織形態

（T 母相中に多くの棒状相が分布する）に起因すると考えられる．

図 9 設計合金の 0.2％耐力の試験温度に伴う変化と既存の Al 合金との比較

図 10 設計合金の比強度の試験温度に伴う変化と種々の合金系との比較
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図 9 で示した 0.2%耐力の値を設計合金の密度で除した比強度の温度に伴う変化を他

の合金系 24)と比較して示したものを，図 10 に示す．なお，アルキメデス法を用いて各

設計合金の鋳込み材の密度を測定しており，Al-36Zn-18Mg 合金，Al-23.5Zn-22.5Mg 合

金及び Al-13Zn-28Mg 合金の密度はそれぞれ 3.87 g/cm3，3.66 g/cm3及び 2.88 g/cm3であ

る．高 Zn 濃度の Al-36Zn-18Mg 合金（/２相共晶）の比強度は，従来 Al 合金のもの

と大きく変わらないことがわかる．高 Mg 濃度の Al-13Zn-28Mg 合金（/２相共晶）は

比較的低い密度を有し，従来 Al 合金と同程度であるため，その比強度は相対的に高い．

本合金の 150℃～200℃近傍の比強度レベルは，Ti 合金の比強度に匹敵する．したがっ

て，Al-Zn-Mg３元系における合金設計には低い密度を有する高 Mg 組成を用いて共晶組

織の制御を実現する必要がある．

5. Al-Mg-Zn3 元系共晶合金の低密度化に向けた合金設計

図 11 に，Al-Zn-Mg３元系状態図における液相線投影図と共晶反応に伴い-Al 相と平

衡して晶出する Mg-rich 金属間化合物相である-Al3Mg2相 25)（立方晶 cF1832）の結晶

構造を示す．本３元系において-Al 相と平衡する金属間化合物としてと T 相以外に

相が存在する．この相は Mg-rich な組成領域において-Al 相と平衡するため，鋳造合

金の高強度化と低密度化を両立させる可能性がある．Al-Zn-Mg３元系は２相共晶組

成を持つだけでなく，液相から +  + に分解する３相共晶反応が存在する（図 11(a)）．
耐熱材料おいて３相共晶反応を通じて生成する微細凝固組織は優れた高温強度を示す

ことが知られており 26)，３相間における複数の異相界面を利用した靭性の向上 27)も期

待される. そこで，Al-Mg-Zn３元系の高 Mg 組成領域において-Al 母相と平衡する相

に着目し，/２相共晶及び/T３相共晶の組成を持つ合金の溶製を試みた．

図 11 (a) Al-Zn-Mg３元系状態図における液相線投影図上にプロットした設計合金の組成と(b) 
-Al3Mg2 相の結晶構造.

- 74 -



 
 

前述した熱力学計算に基づいた計算状態図を利用して，２相の共晶組成に相当す

る Al-35.5Mg-2Zn（mol%）とT３相の共晶組成に相当する Al-34.5Mg-5Zn（mol%）

の合金組成を設計した．それらの合金組成を，図 11(a)の(D)と(E)としてプロットした．

Al-35.5Mg-2Zn 合金では，共晶温度（450℃）以下で約 80％の相の晶出が予測される．

また Al-34.5Mg-5Zn 合金では，共晶温度（446℃）以下で約％の相，約の相の

晶出が予測される．いずれの合金も共晶温度以下にて 50 %以上の金属間化合物相が予

測され，これらの合金においても高い体積率の金属間化合物相の晶出が期待できる．

これらの設計合金組成に秤量した原料を高周波溶解炉により溶解し，炉冷材と鋳込み

材を溶製した．Al-35.5Mg-2Zn 合金と Al-34.5Mg-5Zn 合金における共晶組織内部の組織

形態を示す SEM 反射電子像を 図 12(a-d)に示す．/２相共晶組成に相当する

Al-35.5Mg-2Zn 合金の炉冷材（図 12(a)）は, 母相（暗いコントラスト）内において直径

約 1 m の棒状-Al 相（明るいコントラスト）が分布する組織形態を示す．本合金にお

ける-Al 相の粗な分布状態は，10 程度と低い相の平衡体積率 28)に対応する．冷却速

度の増加に伴い，棒状相は微細化し，母相内に比較的均一に分布する（図 12(c)）．
Al-34.5Mg-5Zn 合金の炉冷材（図 12(b)）は，直径 5 m 程度の塊状の相（暗いコント

ラスト）と T 相（明るいコントラスト），それらの周囲を取り囲む相の３相組織が観

察された。本研究で得られた３相組織は，共晶組織特有の幾何学的な形態 29, 30)を示さな

かった．一方，鋳込み材（図 12(d)）は母相中に暗いコントラストの相が分散する組織

形態を呈した．X 線回折測定と詳細な元素分析の結果 28)，この組織は Al-35.5Mg-2Zn 合

金同様，２相共晶組織であることがわかった．本研究で作製した合金では，微細な

T３相共晶組織は観察されなかった．

図 12 (a, c) Al-35.5Mg-2Zn 合金と(b, d) Al-34.5Mg-5Zn 合金の(a, b) 炉冷材（冷却速度：0.3 Cs-1）

と(c, d)鋳込み材（冷却速度: 145 Cs-1）の SEM 反射電子像と(e) Indentation Fracture 法を用いて測

定された室温の破壊靭性値と測定荷重の関係.
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溶製した各合金の破壊靭性値を評価するため，ビッカース試験機を用いた Indentation 
Fracture 法 31)を実施した． Al-35.5Mg-2Zn 合金と Al-34.5Mg-5Zn 合金の鋳込み材（

２相共晶組織を持つ）室温破壊靭性値を，測定荷重で整理した結果を図 12(e)に示す．

なお比較として，２相共晶組織を持つ Al-22.5Mg-23.5Zn 合金の結果も併せて示す．

いずれの合金においても，測定された破壊靭性は荷重に依らずほぼ一定値を示す。/T
２相共晶合金（Al-22.5Mg-23.5Zn）の破壊靭性値は 2.2 MPa·m0.5であったが，２相共

晶の Al-35.5Mg-2Zn 及び Al-34.5Mg-5Zn（急冷では２相共晶）は 1.1 MPa·m0.5と低い

破壊靭性値を示した．これは脆性的な性質を持つことで知られる Al-Fe 化合物である

Al13Fe4 相の破壊靭性値（1.2 MPa·m0.5）32)とほぼ同等であり，本合金の低い破壊靭性は

母相である化合物相である相の性質に起因していると考えられる。また，一般的なセ

ラミックスである酸化アルミニウム（Al2O3）33)の破壊靭性値が 3～4 MPa·m0.5程度であ

ることを考えると，２相共晶合金の靭性は低いことがわかる．なお，Al-22.5Mg-23.5Zn
合金の破壊靭性値は測定荷重の増加に伴い若干増大する傾向にあるが，これは荷重増加

に伴うき裂伝播長さの増大によって，き裂伝播が軟質な初晶相の影響を受けたためと

推察される．

6. おわりに

本課題研究は，Al-Zn-Mg３元系における２相共晶合金は既存の Al 合金よりも遥

かに優れた高温強度を示し（図 9），150℃～200℃近傍の温度域では Ti 合金の比強度に

匹敵することを示した（図 10）．また Al-Zn-Mg３元系において低い密度を有する高 Mg
組成を用いた設計指針に基づき，高比強度の合金開発が可能であることを示す．一方，

低密度を有する 共晶合金は/T 共晶合金より低い破壊靭性を示す．その要因は，

２相共晶合金の高い相の体積率（図 11(c, d)）だけでなく，相の複雑な結晶構造に起

因すると考えられる（図 11(b)）．一般に，塑性変形の素過程である転位運動に要するパ

イエルス応力は，転位のバーガースベクトルの大きさやすべり面間隔に大きく依存する．

相は 1832 個の原子を内包する著しく大きな単位胞を有する（図 11(b)）25)．この複雑

な結晶構造は，転位の大きなバーガースベクトルと転位運動には複雑な転位の分解が必

要であることを示唆し，相の塑性変形が極めて困難であることを示す．また Al-Mg-Zn
３元系状態図（図 11(a)）に基づくと，相のモル分率はいずれの組成においても 8 割程

度と予測されるため，共晶反応を利用した相と平衡する相の体積率を大きく制御す

ることは困難である．したがって，破壊靭性の観点から，Al-Mg-Zn３元系鋳造合金設

計において脆性的な相は晶出を抑制する必要がある．今後，比較的高い室温破壊靭性

を示す/T２相共晶組織の制御が高温強度と破壊靭性の両立に必要であり，第４添加元

素 34)による相と T 相間の分配制御を通じた T 相体積率の制御が考えられる．
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III. 総括と今後の展望

  



 
 

本課題研究では，自動車エンジン用ターボチャージャの圧縮機インペラ部材などの適

応温度を 300℃まで向上させる全く新たな耐熱アルミニウム（Al）合金の開発を見据え，

ニッケル（Ni）基超合金に代表される耐熱材料の組織形態に着想を得て，凝固に伴う共

晶反応を利用した 50％以上の高体積率の強化相を導入した Al 鋳造合金の設計を試みた．

既存の熱力学データベースを利用した Al-Zn-Mg３元系計算状態図に基づいて，設計合

金の設計を実施した．実際に製造した設計合金の組織形態や高温強度，更なる高比強度

化（合金の低密度化）に向けた改良合金設計の取り組みを実施した．

その結果，Al-Zn-Mg３元系における２相共晶合金は既存の Al 合金よりも遥かに

優れた高温強度を示し，150℃～200℃近傍の温度域では Ti 合金の比強度に匹敵するこ

とが明らかとなった．また合金の室温破壊靭性の観点から，Al-Zn-Mg３元系鋳造合金

設計において脆性的な相は晶出を抑制する必要がある．

Al-Zn-Mg３元系合金において，比較的高い室温破壊靭性を示す/T２相共晶組織の制

御が高温強度と破壊靭性の両立に必要である．その特性の両立には，第４添加元素によ

る相と T 相間の分配制御を通じた T 相体積率の制御が必要と考えられる．
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