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第 1 章 序論 

1.1 輸送機器を取り巻く環境問題と今後の動向 

 18 世紀に発した産業革命以後、人類は目覚ましい発展を遂げてきた。しかし、近年、急

速な工業化によって生じた気候変動が問題となっている。1900 年初頭と比べ 2020 年現在、

世界の平均気温は約 1.4 °C 上昇しており [1]、この気温上昇によって世界各地で異常気象が

生じている。この気温上昇の原因として、温室効果ガス排出量の増加によって引き起こされ

た可能性が極めて高いとされている。温室効果ガスの約 90%を占める二酸化炭素 (CO2) の

地上での平均濃度は、2018 年に観測した値で 407.8 ± 0.1 ppm であり、1750 年と比較して、

147%も上昇している [2]。2018 年度の日本の CO2 排出量の内訳を Fig. 1.1 に示す [3]。CO2

排出量の約 90%は石油、石炭といった化石燃料の燃焼に伴って排出され、この化石燃料の

燃焼による CO2 排出量の内、約 20%が自動車の走行が主な排出源である運輸部門が占めて

いる。現在、主流となっているガソリン自動車が Gottlieb Wilhelm Daimler によって開発され

た以降、世界各国で著しく普及し、2018 年では約 14 億台もの自動車が保有されるまでに至

っている [4]。今後も自動車の保有台数は増加すると予測されており、2050 年には 20 億台

まで増加すると予測されている [5]。 

2020 年以降の気候変動問題に関する国際的な枠組みとして、2015 年にパリ協定が合意さ

れた [6]。このパリ協定では、世界の平均気温上昇を産業革命以前に比べて 2 °C より低く保

ち、1.5 °C に抑える長期目標を掲げている。日本では 2030 年度の温室効果ガス排出量を 2013

年比で 26%削減することが、中期目標として定められた。この目標を達成すべく、各国では

自動車の燃費規制を設けている。日本では 2030 年に 25.4 km/L [7]、米国では 2025 年に 23.2 

km/L [8] の規制を設けており、この規制は 2015 年と比べて自動車の燃費を約 2 倍にしなく

ては達成できない数値である。 

この厳しい燃費規制を達成するために、自動車各社は、様々な対策を講じ燃費向上を図っ

ている。主な対策として、① 動力源の改良、② フリクション低減、③ 軽量化の 3 項目が

行われている [9, 10]。① 動力源の改良に関し、ダウンサイジングターボ化 [11]、直噴エン

ジン化 [12]、HV、PHV 化 [13] などが行われている。特に HV、PHV 化は著しく、2019 年

に日本国内で販売された約 40%が、HV、PHV 自動車となっている [14]。② フリクション

低減に関し、摺動摩擦の低減 [15–17]、空気抵抗の低減およびタイヤの転がり抵抗の低減 

[17] などが行われている。③ 軽量化に関し、軽量な材料への置換 [18–23]、部品一体化 [18, 

23]、適材適所の材料配置 (マルチマテリアル化) [22, 24] が行われている。特に ③ 軽量化

は、① 動力源の改良および ② フリクションの低減に関わることから、2030 年には車両重

量で約 10%の軽量化、すなわち約 100 kg 以上の軽量化の目標 [25] が掲げられている。この

中で、軽量なアルミニウム合金やマグネシウム合金 [19–21] が注目されている。 
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Fig. 1.1 Trends in CO2 emissions in each sector [3]. 

 

 

1.2 アルミニウム合金の利点と自動車産業での利用状況 

 1886 年の電解分解法、1887 年の湿式アルカリ法によるアルミナ製造法の発明により、現

在のボーキサイトからアルミニウムまでの製造法が確立され、今日ではアルミニウムは鉄

鋼材料に次ぐ生産量である。アルミニウムは、密度が 2.69 g/cm3 であり鉄鋼材料の約 1/3 と

軽量で、高い比強度 (単位重量当たりの強度)、高耐食性、高熱伝導、高導電率、非磁性体な

どといった利点を有する。また、アルミニウム新地金製造に伴う CO2負荷は、9.24 kg-CO2/kg

とされ、鉄の 2.25 kg-CO2/kg より高い [26]。しかし、アルミニウム再生地金製造時の CO2 負

荷は、0.31 kg-CO2/kg とアルミニウム新地金製造時の約 1/30 であり、さらに鉄の再生地金製

造時の CO2 負荷の 0.50 kg-CO2/kg より小さく [27]、アルミニウムを循環利用することによ

り、走行時の CO2 排出量低減とともに、製造時の CO2 排出量も低減することができる。 

 アルミニウム合金は、軽量かつ約 200 円/kg と比較的安価であることから [28]、輸送機器

の軽量化を目的とした鉄鋼材料の置換に対し、最も有効的な金属材料であるといえる [18–

22]。現在、軽量なアルミニウム合金を用いることで、車両重量の軽量化を達成しており、

フルアルミニウムボディの適用により、既存ボディの 30–40%の軽量化を達成している [19]。

また、従来の鉄鋼製シーシをアルミニウム合金に置換することで、40%の軽量化が達成でき

るとともに、バネ下重量を低減することで運動性能、運転安定性も向上している [19]。 

複雑形状が成形可能なアルミニウム鋳造材は、アルミニウム合金で最も車両に用いられ

ており、その割合は、自動車で使用されるアルミニウム合金部材の重量比の約 70%を占め

ている [29]。主に、鋳造用アルミニウム合金は、エンジンシリンダブロックやホイールなど

の部品を鉄鋼部品から置換することに用いられ、軽量化を達成している。近年、HPDC (High 

Pressure Die Casting) 用に開発された Al–Si–Mg–Mn 合金を用いて、従来アルミニウム展伸材
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で製造されてきた足回り部品などの保安部品、スペースフレームやドアパネルなど構造部

品および異材サブフレームの一体化などへの適用も進められている [23, 30–32]。また、今

後輸送車両の電動化が進む中で、新設されるモータ、インバータおよびバッテリ部品に対し

ても、多くのアルミニウム合金鋳造材が用いられることが予測されている [33, 34]。その上

で、アルミニウム合金鋳造材では、より薄肉、複雑形状への対応、高強度、高延性および高

放熱性などの従来要求されていない特性を満たす必要があり、アルミニウム合金鋳造材の

高性能化が求められている。 

 

 

1.3 鋳造用アルミニウム合金および特性 

 Table 1.1 に ASTM [35] および JIS 規格に記載されている鋳造用アルミニウム合金を示す。 

 

Table 1.1 Casting aluminum composition groupings of ASTM [35] and JIS standard. 

ASTM JIS Alloy elements 

1xx – Pure aluminum (>99.00%) 

2xx AC1x, AC5x Al–Cu alloy 

3xx 
AC4x, AC8x, AC9x, 
ADCx (x=1, 3, 10, 12, 14) 

Al–Si+(Cu+Mg) alloy 

4xx AC3x Al–Si alloy 

5xx AC7x, ADC5, ADC6 Al–Mg alloy 

7xx – Al–Zn alloy 

8xx – Al–Sn alloy 

9xx – Al+ (other elements) alloy 

 

以下に各合金の特徴および主な用途を以下に示す [36]。 

 

ASTM 2xx 

Al–Cu 合金は、古くから強度と靭性が要求される部品に用いられ、室温および高温で高

い強度を有する。4–5% (wt.%) の Cu を含み、Mg 量が異なる合金 (ASTM 206、242 など) 

が多く開発されている。ASTM および JIS 規格合金の中で、最も機械的性質に優れ、高圧

送電線用架線金具、自転車部品および油圧部品などに用いられている。しかし、凝固時の

熱間割れ、引け巣や流動性などの鋳造性が ASTM 3xx 合金と比べて劣り、さらに耐食性も

劣る。 

 

ASTM 3xx 

ASTM 3xx 合金は、Si の添加によって溶湯の流動性や充填性を改善し、高い鋳造性を示

す合金である。Al–Si–Cu 系合金 (ASTM 319、308、380、383 など) は、Cu によって強度
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が向上し、さらに Mg は不純分ではなく、有効元素として含まれる。強度が高く、鋳造性

に優れることから、より複雑な製品形状の鋳造に適し、シリンダーヘッドやシリンダブロ

ックなど自動車部品に多く用いられる。しかし、多くの Cu を含むことから、延性に乏し

く、耐食性も劣る。Al–Si–Mg 合金 (ASTM 356、357 など) は、鋳造性および耐食性に優れ

た合金である。Al–Cu 合金および Al–Si–Cu 合金と比べ、強度は劣る。しかし、Table 1.2 に

示す優れた強度と延性のバランスを有することから、自動車用ホイールや足回り部品など

の安全性が要求される重要保安部品に適用される。過共晶 Al–Si 合金 (ASTM 390 など) は、

Si を 16%以上含み、初晶 Si の晶出によって耐摩耗性および熱膨張性を改善している。ラ

イナーレスのシリンダブロック [37, 38] やピストンへ適用されている。 

 

Table 1.2 Tensile properties of T6-treated ASTM 356 and 357 series alloys product by gravity-casting 
[35]. 

Alloy 
Ultimate tensile strength 
[MPa] 

0.2% proof stress 
[MPa]

Elongation to fracture 
(%)

356 262 186 5.0 

A356 283 207 10.0 

357 360 295 5.0 

A357 359 290 5.0 

 

ASTM 4xx 

 共晶 Al–Si 合金 (主に、ASTM 413) は、非熱処理型の合金で、強度は劣るものの、優れ

た鋳造性を有し、耐食性も比較的良好であることから、ビル外装のカーテンウォールや門

扉などの建材部品に用いられる。 

 

ASTM 5xx 

 Al–Mg 合金 (ASTM 514 など) は、非熱処理型の合金で、鋳造性に劣るものの、中程度

の強度および高い延性を有する。特に、海水や海洋大気への暴露を含む耐食性が良好であ

り、船舶、食品用機械および屋外支柱部品等に用いられる。7%以上の Mg を含む合金 

(ASTM 518、520 など) は、熱処理可能であるが、強度の経年変化に対する処理が必要であ

る。 

 

ASTM 7xx 

 Mg を含む Al–Zn–Mg 合金 (ASTM 705、712 など) は、鋳造後自然時効によって硬化挙

動を示し、溶体化処理なしで中程度の強度を有する。また、耐食性も良好であるが、熱間

割れや収縮欠陥などの鋳造性に劣る。 
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ASTM 8xx 

 約 6%の Sn を含む Al–Sn 合金 (ASTM 850 など) は、ベアリングなどの軸受用合金とし

て用いられ、良好な耐摩耗性および圧縮強度を有する。 

 

日本国内において、鋳造用アルミニウム合金生産量の約 90%が、JIS ADC12 (ASTM 383 系) 

[39] 合金に依存している。今後予想される環境対応への動きから、従来の用途変更に伴い、

新たに高靭性、放熱性や耐食性などを有する鋳造用アルミニウム合金が求められている。 

 

 

1.4 アルミニウム合金の鋳造法  

アルミニウム合金鋳造法は、非加圧法と加圧法、または鋳型が非消耗型と消耗型で区分さ

れる。Table 1.3 に主なアルミニウム合金の鋳造方法を示す。 

 

Table 1.3 Typical casting process of aluminum alloy. 

Pressure Mold Process 

Non-Pressure Expendable Gravity-casting Sand mold cast 
Plaster mold cast 

Non-expendable Gravity-casting Permanent mold cast 

Pressure Non-expendable Low-pressure die-casting – 

Squeeze-casting – 

Pressure die-casting High-integrity pressure 
Pore-Free Pressure 
Vacuum 

Semi-solid casting Thixo-casting 
Rheo-casting 

 

以下に代表的な鋳造法の詳細および特徴を示す。 

 

1.4.1 重力鋳造法 

 重力鋳造法 (Gravity-casting) は、鋳型内に溶湯自体の重力を利用して流し込み、鋳型内の

凝固収縮を重力によって補う方法である。使用される鋳型は、繰り返し使用できる金型 

(Permanent mold)、崩壊可能な砂型 (Sand mold)、石膏型 (Plaster mold) および砂中子やシェ

ル中子が用いられる。非加圧鋳造であるため押湯の設置が必要であるが、最小限の設備で鋳

造することができ、比較的高品位な鋳造品が得られる。 
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1.4.2 ダイカスト法 

 ダイカスト法 (Die-casting) は、ダイカストマシンを用いて溶湯を金型内に高速で射出し、

高圧力下で凝固させる方法である。寸法精度に優れた複雑形状部品を大量生産することが

できる。ダイカスト法の注湯方法は、射出部が溶湯内に浸漬しているホットチャンバ法と、

溶湯を汲み出し注湯するコールドチャンバ法に分類される。ホットチャンバ法は、射出部と

の溶存を生じない Zn 合金や Mg 合金に主に用いられており、高効率で生産可能なため、生

産速度に優れる。それに対し、コールドチャンバ法は、射出力を容易に上げることが可能で

あることから、大型のダイカストマシン (型締力 : ~40 MN) まで適用可能であり、大型部

品の製造に適している。ダイカスト法は、高速充填による空気の巻き込みなどにより品質面

では劣るものの、近年、PF 法 (Pore Free) [40, 41]、真空 DC 法 (Vacuum DC) [42] など開発

され、高品位化が行われている。 

 

1.4.3 セミソリッド鋳造法 

1.4.3.1 セミソリッド鋳造法の概要と利点 

セミソリッド鋳造法 (Semi-solid casting) [43] は、液相中に微細球状の固相粒子が存在し

た状態 (スラリー) を用いて、みかけ粘度を小さくした状態で加圧成形する方法である。こ

の方法は、溶湯を凝固させた後に再加熱しスラリーを得る半溶融成形法 (Thixo-casting) と、

溶湯から直接スラリーを得る半凝固成形法 (Rheo-casting) に分類される。セミソリッド鋳造

法のメリットとして、① スラリーは溶湯に比べて粘性が高く、層流に近い形で充填される

ため、空気を巻き込みにくい ② 固液共存状態でのスラリーを用いるため、凝固収縮量が少

なく寸法精度に優れ、ニアネットシェイプ化が可能である ③ 小さい加工力で成形するこ

とができ、成形機の小型化が可能である ④ 溶湯に比べ、低い温度で成形を行うため、金型

および射出部の高寿命化が可能であることが挙げられる [44]。半溶融成形法は、半凝固製

造法と比べて生産性に劣るが、比較的均一な温度分布でビレットを加熱することで、低液相

率のスラリーを用いることが可能であり、その結果、高品質な成形品が得られる [45–47]。 

 

1.4.3.2 セミソリッド鋳造法の歴史 [44, 48–50] 

セミソリッド鋳造法の最初の研究は、1971 年に MIT の M.C. Flemings 教授の指導の下に、

博士課程の研究として D.B. Spenser によって行われた。Sn–15%Pb 合金溶湯を用いて、シリ

ンダーを回転させ、固液共存温度領域にある半凝固金属に、撹拌を加えることでデンドライ

トアームを破砕し、非デンドライト状の球状粒子を得た [51]。その後、M.C. Flemings 教授

によって Rheo-casting および Thixo-casting が発表された [43]。 

基礎技術開発後、1987 年に Dow Chenucal 社と Battel 研究所によって、プラスチック同様

射出成形技術を用いて、チップ状に切削加工した金属をセミソリッド状態に加熱し、射出成

形するチクソモールディング法が開発された。また、電磁撹拌したビレットを製造する技術

を、Alumax 社により SSF (Semi Solid Forging) 法として、さらに Buhler 社によって SSM (Semi 
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Solid Metal casting) 法が開発された。その後、ビレット製造コストの問題から、溶湯から直

接スラリーを得る半凝固鋳造法の開発が行われた。1997 年、日立金属によって、溶湯に電

磁撹拌を加えて縦型ダイカストマシンで成形する半凝固ダイカスト法 [52]、1998 年に溶湯

撹拌を行うことなくスラリーを作製し、縦型ダイカストマシンで成形する NRC (New Rheo 

Casting) [53] が宇部興産によって開発された。さらに 2003 年に電磁撹拌技術を活用して微

細粒を有するスラリーを用いたナノキャスト法 [54]、2016 年に東芝機械より横型ダイカス

トマシンで成形する半凝固鋳造法が開発されている [55]。 

 

1.4.3.3 スラリー作製方法 

 球状の固相粒子が存在したスラリーを得る方法を以下に示す。 

 

電磁撹拌法 [48]  

セミソリッド鋳造用のビレットを作製する方法として、最も工業的に生産されている方

法である。連続鋳造鋳型内で電磁撹拌を加えることで、デンドライトを破砕・断片化し、

セミソリッド鋳造用ビレットを作製する方法である。電磁撹拌は、ビレットの円周方向、

垂直方向および螺旋方向への撹拌する方法がある [45]。 

 

低温注湯法 [56–58] 

液相線温度に近い低過熱度の溶湯を鋳型内に注湯し、鋳型からの結晶核遊離によって、

球状粒子を有するスラリーを得る方法である。また、同様に低過熱度の溶湯を、傾斜板に

流すことで鋳型からの結晶核遊離を促進させ [59]、さらに強制対流によって遊離した結晶

核の成長停止 [60] によって、球状化したスラリーを得ることができる。 

 

GISS 法 [61]  

低温に保持した溶湯内に、多孔質の黒鉛ディフーザーを挿入し、不活性ガスを吹き込み、

スラリーを作製する方法である。 

 

NEW MIT 法 [62]  

2000 年に MIT で開発された方法であり、低温に保持した溶湯内に、冷却ロッド (黒鉛

棒) を挿入、液相線直上まで撹拌し、微細な球状粒子を得る方法である。 

 

SEED 法 [63, 64] 

低温に保持した溶湯を金型に注湯後、凝固させながら金型を回転させ、その後金型底部

の蓋を開けて、未凝固の溶湯を排出し、スラリーを得る方法である。 
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切削粉法 [65] 

合金鋳塊を、数mm程のチップ状に切削するとこで、切削粉内に加工ひずみを導入させ、

再加熱途中に再結晶が発生、固相線温度以上で液相が再結晶粒界に侵入、粒状化させる方

法である。 

 

SIMA 法 [66]  

金属を再結晶温度以上の温度域で塑性加工 (熱間加工) を加えた後に、室温で塑性加工 

(冷間加工) を加え、固液共存温度まで加熱し、非デンドライト状のスラリーを得る方法で

ある。 

 

1.4.3.4 セミソリッド鋳造法で用いられるアルミニウム合金 

 セミソリッド鋳造法で最も用いられる合金は ASTM 356、357 系合金 (Al–7%Si–Mg) であ

る。その理由として、① 共晶温度 (577 °C) 直上で、固相率がセミソリッドプロセスに適し

た 50–60%に達する [67]。② 共晶温度直上で成形が可能なため、ビレット加熱時に均一に

加熱しやすい。③ 凝固時に共晶凝固に伴う発熱量が大きく、成形性を確保することができ

る。④ 成形温度と固相線温度 (554 °C) の間隔が狭く、熱感割れが生じにくいなどが挙げら

れる。さらに半溶融成形法で用いられるビレットは、主に大規模な電磁撹拌法で製造されて

いたことから、セミソリッド鋳造法で用いられるアルミニウム合金は限られていた [48]。

しかし、1990 年後半より、新たなスラリー生成方法が開発され、合金変更が容易化したこ

とにより、セミソリッド用の合金開発が行われるようになっている [68]。 

  

 

1.5 アルミニウム合金鋳造材の熱処理と課題 

鋳造したアルミニウム合金を熱処理することで、優れた機械的性質や物理的性質を得る

ことができる。この熱処理は、Table 1.4 に示す焼なまし、溶体化処理、焼入れ、人工時効

処理の組み合わせによって行われる。以下に各処理の詳細を示す。 

 

Table 1.4 Definitions and nomenclature of heat treatment types. 

Nomenclature Heat treatment practices 

F (T1) As-cast (Natural aged) 

O (T2) Annealed 

T4 Solution heat treated and quenched 

T5 Artificially aged from the as-cast condition 

T6 Solution heat treated, quenched, and artificially aged 

T7 Solution heat treated, quenched, and overaged 
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焼なまし (Annealed)  

 鋳造凝固時に生じる残留応力 [69] の緩和および高温下での永久成長による寸法変化 

[70] の安定化のために行われる。焼なまし処理は、主に 200–400 °C の温度下で行われる 

[71]。 

 

溶体化処理 (Solution heat treated) 

 凝固時の鋳造偏析の除去および過飽和固溶体を得るために、共晶温度直下の温度域で保

持する。通常、ASTM 356、357 合金では 540 °C など 500 °C 以上の温度域で行われる [72]。

また、凝固速度の遅い鋳造方法では、粗大な金属間化合物が形成するために長時間の処理

を必要とし、凝固速度が速く微細な組織を形成する鋳造方法では、短時間の処理で過飽和

固溶体を得ることができる。さらに、不溶性元素は、溶体化処理によって大きな影響を受

けないが、共晶 Si 粒子は、溶体化処理によって分断し、球状化することで延性を向上させ

ることができる [73]。 

 

焼入れ (Quenched) 

 溶体化処理によって得られた固溶体を室温でも維持することを目的とし、残留応力を最

小限に抑えつつ、溶体化処理温度から室温へ冷却する。急速な冷却は、より高い過飽和固

溶体の維持につながるが、鋳造品の残留応力と変形をもたらす。したがって、冷却媒体と

して水 (室温) から温水 (60、80 °C) に変化させることで、これらの低減を図っている [74]。

さらに、焼入れ時に冷却媒体 (水) と鋳造品間で熱伝導率が空気より低い蒸気層が形成す

るため、焼入れ槽内での対流も重要であり、または焼入れ遅延時間の制御なども焼入れ時

に重要である [72]。 

 

人工時効 (Artificially aged) 

 溶体化処理および焼入れによって得られた過飽和固溶体を、90 °C 以上の温度域で人工

的に曝すことにより、溶質の析出が生じ、硬化反応が生じる。また、アルミニウム合金で

は、焼入れ後、自然時効 (Natural aged) によっても硬化反応を示し、また、その後の人工

時効処理に影響を及ぼす [75, 76]。人工時効温度での継続的な処理によって、析出物の数

密度はピークに達し、その後析出物が粗大化するとともに数密度も減少し、硬度も低下す

る。 

 

1.5.5 各熱処理材の引張特性 

Fig.1.2 に鋳造アルミニウム合金各熱処理材の 0.2%耐力および引張強さと伸びの関係を示

す [35, 48, 77–100]。アルミニウム合金は、合金組成および熱処理を組み合わせにより、幅広

い機械的性質に対応することが可能である。その中でも、T6 処理材は強度に優れ、T4 処理

材は延性に優れる。 
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Fig. 1.2 (a) El. and P.S. and (b) El. and U.T.S. of various ASTM 2xx, 3xx, 4xx, 5xx, 7xx, 8xx alloys 

[35] and Al– (5–10%) Si–Mg– (Cu) alloys [48, 77–100].  
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1.5.6 熱処理の課題 

1.5.6.1 寸法精度とコスト 

Fig. 1.2 に示すように、鋳造用アルミニウム合金の優れた機械的性質は、溶体化処理を含

む熱処理、すなわち T4、T6 および T7 処理によって得られる。しかし、溶体化処理は、融

点直下の高温下で処理を行うため、製品の自重で変形または焼入れ時の変形、さらにブリス

ターの発生が生じる [42, 90, 101] 。アルミニウム合金鋳造材の寸法に及ぼす因子として、

半分近くがこの溶体化処理に影響すると報告されている [102, 103]。 

また、ダイカスト部材製造時の熱処理コストは、金型費、設備費および切削加工費を除く

素材費の約 30%であり [104]、T6 処理時の溶体化処理に関するコストは、その後の人工時

効と同程度 [105] であることが報告されている。すなわち、溶体化処理を省略することで、

アルミニウム合金ダイカスト材の素材費は約 20%の削減が見込める。さらに、溶体化処理

時の変形やブリスター対策として、製品サポートの設置、焼入れ時の冷却速度変化、高真空

ダイカストおよび溶体化処理後の寸法矯正工程の追加によって、この溶体化処理コストは

数倍以上に増加することから、溶体化処理工程を省略することで、大幅な素材費の削減が見

込める。したがって、今後、ドアパネルやサポートフレームなどの大型鋳造部品の製造要求

が増加する中で、製品寸法および製造コストの点から、製造上溶体化処理を回避することが

望ましい。 

 

1.5.6.2 機械的性質 

 溶体化処理により、鋳造時に晶出した金属間化合物を固溶させ、さらに人工時効により析

出硬化させることで高強度化を達成でき、さらに破断の原因となる金属間化合物の固溶・消

失または球状化によって、高延性を達成することができる。したがって、溶体化処理を行わ

ない鋳造まま材や T5 処理は、このような組織を得ることができず、機械的性質に劣る。 

 近年、溶体化処理を行わずに、アルミニウム合金鋳造材の機械的性質を向上させる研究が

行われている。HPDC やセミソリッド鋳造法を用いて高強度化を達成 [94, 106]、Al–Mg 系

合金を用いて強度と延性を向上 [107, 108] など報告されている。しかし、T6 処理材と比べ

て、これらの研究報告は少なく、また、報告されている鋳造まま材や T5 処理材の機械的性

質は、T6 処理材に比べて乏しい。したがって、溶体化処理レスのアルミニウム鋳造材の開

発が、今後アルミニウム合金鋳造材の用途を拡大するために求められている。 

 

1.6 アルミニウム合金鋳造材の強化機構 

 アルミニウム合金鋳造材の 0.2%耐力 (଴.ଶ) は、主に粒界強化 : gs、析出強化 : p、固溶

強化 : ss によって強化される。以下に各強化機構の詳細を示す。 
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粒界強化 (gs) 

 結晶粒内を移動してきた転位は、結晶粒界に到達すると移動を停止する。すなわち結晶

粒径が細かくなることで、結晶粒界が占める面積が増加し、その結果、転位の移動が妨げ

られる。 

粒界強化 (gs) は、以下のホールペッチの関係式で求められる [109]。 

 𝜎௚௦ ൌ 𝑘 ∙ 𝑑ିభ
మ (1.1) 

ここで k はホールペッチ係数、d は結晶粒径を示す。 

 アルミニウム合金鋳造材では、Ti [110]、Zr [111] などの異質核添加によって結晶粒微細

化を達成している。また、凝固速度のコントロールや溶湯に超音波を印加することで結晶

粒微細化を達成している [112–114]。さらに、アルミニウム鋳造材では、結晶粒微細化に

より延性が向上する [115]。 

 

析出強化 (p) 

 析出物が転位の移動の妨げとなることで、強度が向上する。転位の動きに対する析出物

の効果は、その強度と大きさに依存し、析出物と転位の関係は、フリーデル効果とオロワ

ンメカニズムによって説明することができる。これらは、小さく柔らかい析出物が転位に

よって剪断される剪断メカニズムと、析出物が強くて大きく転位が析出物を迂回すること

で転位が移動するオロワンメカニズムである。 

剪断メカニズムによる析出強化 (p) は以下の式で求められる [116–118]。 

 𝜎௣ ൌ  𝜎௠௢ௗ ൅ 𝜎௖௢௛ ൅  𝜎௢௥ௗ (1.2) 

ここでmodは剛性率強化、 coh は整合ひずみ強化、ord は規則化強化である。mod、coh お

よびord は、析出物の大きさ体積率に影響し、以下の式で求められる [116–119]。 

 𝜎௠௢ௗ ൌ 0.0055𝑀ሺΔ𝐺ሻ
య
మ ቀ

ଶ௏೑

ீ
ቁ

భ
మ ቀ

௥

௕
ቁ

య೘
మ

ିଵ
 (1.3) 

 𝜎௖௢௛ ൌ 2.6𝑀ሺ𝐺𝜀ሻ
య
మ ቀ

ଶ௥௏೑

ீ௕
ቁ

భ
మ (1.4) 

 𝜎௢௥ௗ ൌ 0.81
ఊ

ଶ௕
ቀ

ଷగ௏೑

଼
ቁ

భ
మ (1.5) 

ここで r は析出物の半径、Vf は析出物の体積率、M は配向因子、G は母相-Al 相と析出

物の剪断因子の差分、b はバーガースベクトル、m は定数、は析出物の界面エネルギー、

は析出物の格子ひずみ、G は母相-Al 相の剪断因子である。 

オロワンメカニズムによる析出強化 (p) は以下の式で求められる [120, 121]。 

 𝜎௣ ൌ 𝑀
଴.ସீ௕

గඥଵିఓ೛

୪୬ሺమೝഥ
್

ሻ

ఒ
 (1.6) 

ここで r は析出物の半径、Vf は析出物の体積率、M は配向因子、G は母相-Al 相と析
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出物の剪断因子の差分、b はバーガースベクトル、m は定数、は析出物の界面エネルギー、

は析出物の格子ひずみ、G は母相-Al 相の剪断因子である。 

 オロワンメカニズムによって、転位が析出物を迂回する方が高い強度が得られる。しか

し、時効処理による析出物の大きさと数密度の関係から、Fig. 1.3 に示すように剪断とバ

イパスが発生する確率が等しい際に、最も高い強度が得られる [121]。 

 

 

Fig. 1.3 Relationship between strength and particle size of the particles to resist shearing or bypassing 

by dislocations [96]. 

 

固溶強化 (ss) 

金属結晶格子内に溶質原子が入り込むことで、結晶格子にひずみが生じ、原子面に沿う

すべり変形が生じにくくなることで、強度が向上する。固溶強化は、以下の Fleischer 方程

式で求められる [118, 123] 

 𝜎௦௦ ൌ 𝑀𝐺𝑏𝜀௦௦

య
మ √𝑐 (1.7) 

ここでss は溶質と溶媒原子の格子歪み、c は固溶体中の合金元素濃度である。 

アルミニウムに対する固溶強化は、at.%ベースでは Mn と Cu が最も有効である。しか

し、固溶限および高融点化合物形成のため、固溶強化量は限られている。それに対し、Mg

は固溶量が多く、Al–6%Mg 合金では 100 MPa 以上の固溶強化をもたらす [124]。また、高

圧下で凝固させることで、Al–Si 合金においても高い固溶強化を得ることができる [125]。 
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1.7 本研究の目的 

 アルミニウム合金は、軽量で安価であることから、輸送機器部材の軽量化を目的とした鉄

鋼材料の置換に対して、最も有効的な金属材料であるといえる。また、従来アルミニウム合

金展伸材で製造されてきた部品の一体化を目的として、アルミニウム合金展伸材のように

使えるアルミニウム鋳造材の開発も求められている。アルミニウム合金鋳造材の実用化を

進める際には、要求される機械的性質を満たすとともに、部品として組付けを行うために高

い寸法精度も同時に要求される。通常、アルミニウム合金鋳造材は溶体化処理を含む T6 処

理などの熱処理方法で、高い機械的性質を達成しており、溶体化処理レスとなる鋳造まま材

や T5 処理材の機械的性質は低い。しかし、寸法精度や製造コストの観点から、溶体化処理

を回避することが望ましい。そこで本研究では、既存 Al–7%Si–Mg (ASTM 356、357) 合金

T6 処理材に匹敵する機械的性質を有する溶体化処理レスのアルミニウム合金鋳造材の開発

を目的とし、鋳造方法、熱処理条件および合金組成の最適化を行った。以下に本論文の構成

を示す。 

 

第 1 章では、本研究の背景と鋳造用アルミニウム合金の現状と課題、アルミニウム合金

T5 処理材の高強度・高延性化が必要な理由および本研究の目的を述べた。 

 第 2 章では、Al–7%Si–0.5%Mg (ASTM 357) 合金を用いて、ミクロ・ナノ組織および機械

的性質に及ぼす鋳造方法と自然時効の影響を調べ、T5 処理材に最適な鋳造方法および自然

時効条件を模索した。  

 第 3 章では、Al–7%Si 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・

ナノ組織に及ぼす Mg 添加量の影響について調べた。 

 第 4 章では、Al–7%Si–Mg 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミク

ロ・ナノ組織に及ぼす Cu 添加量の影響について調べた。 

 第 5 章では、本研究から得られた知見をまとめた。 
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第 2 章 T5 処理した Al–7Si–0.5Mg (wt.%) 合金のミクロ・ナノ組織と機械的

性質に及ぼす鋳造方法と自然時効の影響 

2.1 緒言 

第 1 章で述べた通り、自動車用部材として T5 処理したアルミニウム合金鋳造材の適用箇

所を拡大するためには、T6 処理材と同等の引張特性を有する必要がある。セミソリッド鋳

造法は、重力鋳造法やスクイズキャスト法などの他の鋳造方法より、優れた引張特性を有す

ることが報告されている [1–15]。岩澤ら [1] は、セミソリッド鋳造法によって作製した Al–

7Si–0.55Mg (wt.%、以下、特に明記しない限りは wt.%による表記) 合金 T6 処理材は、引張

強さ 363 MPa、0.2%耐力 313 MPa、破断伸び 12%が得られることを報告しており、これら

は、重力鋳造材の引張強さ 335 MPa、0.2%耐力 276 MPa および破断伸び 6%より優れた値で

ある。他の報告でも T6 処理したセミソリッド鋳造材は優れた引張特性が得られる報告 [1–

14] に対し、T5 処理した Al–Si–Mg 合金セミソリッド鋳造材に関する報告 [11–15] は限ら

れている。 

 一方、T6 処理した Al–Si–Mg 合金および Al–Mg–Si 合金では、溶体化処理後の自然時効

が、その後の人工時効硬化性および機械的性質に影響を及ぼすことが報告されている [16–

22]。自然時効により、Si リッチなクラスターが変化し、Al–Si–Mg 合金の 0.2%耐力が低下

する [16, 17, 23–26]。また、実際の製造上の観点からは、自然時効に関してロバスト性が強

く求められる。しかし、T5 処理した Al–Si–Mg 合金鋳造材において、自然時効がその後の人

工時効処理へ及ぼす影響に関する報告 [21, 22] も限られている。 

 そこで本研究では、T5 処理した Al–7Si–0.5Mg (ASTM 357) 合金のミクロ・ナノ組織と機

械的性質に及ぼす鋳造方法 (重力鋳造法、ダイカスト法およびセミソリッド鋳造法) および

人工時効前の自然時効の影響について調べた。 

 

 

2.2 実験方法 

2.2.1 合金組成および試料成形方法 

 Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr を目標組成とし、重力鋳造法、ダイカスト法およびセミソリッド鋳

造法を用いて鋳造した。溶湯は、所定量の 99.9Al および Al–25Si 合金を電気炉内に設置さ

れた黒鉛るつぼに投入し、加熱・溶解後、99.9Mg および Al–10Sr 合金を添加した。Na ベー

スフラックスを用いて 0.3 ks 撹拌後、ランスパイプを用いて Ar ガスを溶湯内に 1.5 ks 吹き

込み、脱ガス処理を行った。溶湯を 0.6 ks の鎮静化後、成分分析用試料を採取し、各種鋳造

法に用いた。各試料の化学組成の範囲を Table 2.1 に示す。 

 重力鋳造法は、Fig. 2.1 (a) に示す JIS 舟金型に注湯した。注湯温度および金型温度はそれ

ぞれ 720 °C および 150 °C とした。注湯後、金型内で約 0.4 ks 間、鋳造品を保持、冷却し、

試料上部が 250 °C になった後に抜型、水冷した。 

 ダイカスト法は、型締力 3500 kN のコールドチャンバーダイカストマシン (東芝機械 DC-
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350J-MS) を用いた。ダイカストマシンに設置された Fig. 2.1 (b) に示す段付金型に、720 °C

の溶湯を注湯、射出成形した。金型温度、プランジャー速度、ゲート速度および鋳造圧力は

それぞれ 170 °C、0.25 m/s、0.9 m/s および 60 MPa とした。鋳造品は、金型内で 20 s 保持し

た後に取り出し、直ちに水冷した。 

 セミソリッド鋳造法は、はじめに直径 70 mm の円柱金型に溶湯を注湯し、高さ 130 mm、

重量 1.3 kg のビレットを溶製した。溶製したビレットを、高周波加熱装置を用いて目標温度 

585 °C に加熱時間 0.6 ks で加熱し、セミソリッド状態にした。ダイカスト法と同様の成形機

および金型を用いて、セミソリッド状態のビレットをスリーブ内に投入し、射出成型した。

金型温度、プランジャー速度、ゲート速度および鋳造圧力はそれぞれ 170 °C、0.5 m/s、1.8 

m/s および 60 MPa とした。鋳造品は、金型内で 14 s 保持した後に取り出し、直ちに水冷し

た。 

 

Table 2.1 Chemical composition of the alloys used in this work [wt.%]. 

Si Mg Fe Sr Cu·Mn·Ti Al 

6.87–7.39 0.50–0.54 0.07–0.08 0.006–0.011 <0.01 Bal. 

 

Fig. 2.1 Schematic drawings of samples produced by (a) gravity-casting and (b) die-casting and semi-

solid casting processing. Note that sampling positions for microstructure analysis, hardness test, and 

tensile test are also shown in these schematic drawings. 
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2.2.2 熱処理 

 各鋳造後、Fig. 2.2 に示す自然時効と人工時効からなる T5 処理を行った。22 ± 5 °C の室

温下で 1.8–2592 ks の自然時効後、200 °C のシリコンオイルバスで 0.3–115.2 ks の人工時効

を行った。 

 

 

Fig. 2.2 Schematic drawing of casting, and subsequent natural and artificial aging processing. 

 

2.2.3 組織観察 

 組織解析用各試料を Fig. 2.1 に示す箇所から採取した。ポリエステル樹脂で包埋した試料

を、各 SiC 研磨紙で研磨し、3 m の DP 懸濁液で研磨した後、0.04 m の OP-S 懸濁液で最

終研磨を行った。研磨後、必要に応じて試料表面を 1%HF 水溶液でエッチング処理した。ミ

クロ組織解析には光学顕微鏡  (OM : Optical Microscope)、走査型電子顕微鏡  (SEM : 

Sccataring Electron Microscope、JEOL、JSM IT-500 および JSM-7000F) を用いた。波長分散

型 X 線分析 (WDX : Wavelength Dispersive X-ray、Oxford) および後方散乱電子線回折 

(EBSD : Electron Back Scattered Diffraction、TSL) は、JSM-7000F に装着された WDX 装置お

よび EBSD 装置を用いて行った。WDX 点分析は、測定箇所ごと最低 3 回分析を行い、その

平均値と標準偏差を用いた。EBSD 解析は、重力鋳造法は 10 mm2、ダイカスト法およびセ

ミソリッド鋳造法は、5 mm2 の範囲で測定し、共晶 Si 粒子との区別のため、25 m 以下の結

晶粒径を除いて平均結晶粒径を求めた。共晶化合物の大きさ、形状および面積率は、OM 像

および SEM 像より、300 個以上の各相化合物を Image Factory software (Imsoft) を用いて測

定した。形状因子 Fs [27] を化合物の形状付けとして用い、以下の式で求めた。 

 𝐹௦ ൌ
ସగ஺

௅మ   (2.1) 

ここで A は粒子面積、L は粒子長さである。Fs が 1 の場合、 粒子は真円形状を示し、0 に

近づくにつれて粒子が長細い形状になる。 

ピーク時効材のナノ組織解析には透過型電子顕微鏡  (TEM : Transmission Electron 
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Microscope、JEOL、JEM-2100F) を用い、加速電圧は 200 kV とした。TEM 観察用試料は、

直径 3 mm に打ち抜いた円板試料表面を、ディンプルグラインダで研磨、薄膜化し、イオン

ミリング装置 (PIPS、Gatan) を用いて試料中心に小孔の開いた試料を作製した。また、時効

材中に存在する析出物の数密度を計算するために、CBED 法 [28] を用いて観察領域の試料

厚さを測定した。 

 

2.2.4 機械的性質の評価 

 硬さおよび引張試験用の試料は、Fig. 2.1 に示す肉厚中心位置より採取した。硬さ試験用

の試料表面は、機械加工後、35 m の SiC 研磨紙で研磨し、ブリネル硬さ試験機 (Akashi、

ABK-1) を用いて、自然時効および人工時効処理中の硬さ変化を各条件で 5 回以上測定し

た。 

 引張試験片は、重力鋳造材は標点間部の直径 14 mm、標点間距離 50 mm とし、ダイカス

ト材およびセミソリッド鋳造材は、標点間部の幅 12.5 mm、厚さ 5 mm、標点間距離 50 mm

とした。引張試験は、精密万能試験機 (Shimadzu、Autograph AG-I 50 kN) を用いて、室温で

初期ひずみ速度 6.67×10-4 s-1 の条件で行った。各鋳造材において、5 回以上試験を行い、引

張強さ、0.2%耐力および破断伸びを測定し、平均値および標準偏差を算出した。 

 

 

2.3 実験結果 

2.3.1 時効硬化挙動に及ぼす鋳造方法と自然時効の影響 

 Fig. 2.3 に重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材の自然時効硬化挙動を示

す。鋳造後、1.8 ks 経過した初期段階において、重力鋳造材は 50 HBW であるのに対し、ダ

イカスト材とセミソリッド鋳造材はそれぞれ 56 HBW および 53 HBW と高い値を示す。全

ての試料において、自然時効時間の経過に伴い硬化し、172.8 ks経過後にピーク硬さを示す。

自然時効による時効硬化量 (HBW) は、重力鋳造、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造

材でそれぞれ 7 HBW、10 HBW および 10 HBW である。この硬化量は、溶体化処理した Al–

Si–Mg 合金鋳造材と比べて低い値である [29]。 
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Fig. 2.3 Variations in Brinell hardness of gravity-cast, die-cast, and semi-solid cast samples as a 

function of natural aging time. 

 

Fig. 2.4 に (a) 重力鋳造材、(b) ダイカスト材および (c) セミソリッド鋳造材の人工時効

硬化挙動を示す。Fig. 2.4 中の “●” は、自然時効を 1.8 ks 行った後に人工時効を行った試料 

(以下 N.A.1.8 と表記)、“△” は、自然時効を 345.6 ks 行った後に人工時効を行った試料 (以

下 N.A.345.6 と表記) である。N.A.1.8 材は、初期時効後に急速な時効硬化挙動を示し、全て

の試料において 10.8 ks の時効後にピーク時効硬さに達する。N.A.1.8 材の人工時効による

HBW は、重力鋳造材およびセミソリッド鋳造材は約 25 HBW であるのに対し、ダイカス

ト材は約 20 HBW である。N.A.345.6 材は、N.A.1.8 材と異なる硬化挙動を示し、0.9 ks の初

期時効段階で軟化し、その後硬化し、10.8 ks でピーク時効硬さに達する。N.A.345.6 材の人

工時効によるHBW は、重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材はそれぞれ

15 HBW、10 HBW および 17 HBW であり、N.A.1.8 材と比べて N.A.345.6 材は小さい。しか

し、N.A.345.6 材のピーク硬さは N.A.1.8 材とほぼ同等な値に達する。 
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Fig. 2.4 Variations in Brinell hardness of naturally aged samples produced by (a) gravity-casting, (b) 

die-casting, and (c) semi-solid casting as a function of an artificial aging time. Note that natural aging 

was done at a room temperature for 1.8 ks or 345.6 ks followed by artificial aging at 200 °C. 
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2.3.2 T5 処理材の引張特性に及ぼす鋳造方法と自然時効の影響 

 Table 2.2 に引張強さ (U.T.S. : Ultimate Tensile Strength)、0.2%耐力 (P.S. : 0.2% Proof Stress)、

破断伸び (El. : Elongation to failure) および加工硬化指数 (n 値 : n-value)、Fig. 2.5 に (a) 

N.A.1.8 材および (b) N.A.345.6 材の公称応力-公称ひずみ線図を示す。引張特性は全ての試

料において、自然時効の影響はみられず、N.A1.8 材と N.A.345.6 材の試料は同等な引張特性

であった。重力鋳造材は、最も低い U.T.S.および中程度の約 4%の El.を示す。ダイカスト材

の U.T.S.は重力鋳造材より高い値を有するが、2–4%と低い El.である。セミソリッド鋳造材

は、全ての試料の中で最も高い U.T.S.および El.が得られ、このセミソリッド鋳造材の約 10%

の El.は、ASTM 513 合金および 515 合金 [30] に匹敵する。P.S.は鋳造方法および自然時効

時間によらず約 180–190 MPa とほぼ同等な値である。 

 

Table 2.2 U.T.S., P.S., El., and work hardening exponent (n-value) of gravity-cast, die-cast, and semi-
solid cast samples subjected to natural aging at R.T. for 1.8 ks (N.A. 1.8) or 345.6 ks (N.A. 345.6), 
and subsequent artificial aging at 200 °C for 10.8 ks.  

N.A. Process U.T.S. [MPa] P.S. [MPa] El. (%) n-value 

N
.A

. 1
.8

 (a) Gravity-cast 239±1 186±2 4.4±0.6 0.142±0.010 

(b) Die-cast 254±14 186±4 4.5±2.7 0.184±0.013 

(c) Semi-solid cast 266±1 191±4 9.5±1.7 0.179±0.009 

N
.A

. 3
45

.6
 

(a) Gravity-cast 243±2 185±2 4.2±0.2 0.149±0.003 

(b) Die-cast 248±13 187±1 3.2±1.7 0.185±0.014 

(c) Semi-solid cast 257±2 184±3 9.7±1.5 0.181±0.005 

 

Fig. 2.5 Nominal tensile stress-strain curves of the peak-aged samples subjected to natural aging at 

R.T. for (a) 1.8 ks and (b) 345.6 ks. 
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2.3.3 自然時効材のミクロ組織に及ぼす鋳造方法の影響 

Fig. 2.6 に(a) 重力鋳造材、(b) ダイカスト材および (c) セミソリッド鋳造材の OM 像お

よび反射電子 (BE : Backscattered Electron) 像、Fig. 2.7 に各試料の二次電子 (SE : Secondary 

Electron) 像および WDX マップを示す。Table 2.3 に示す WDX 点分析結果は、Fig. 2.7 の

各 ”●” 箇所から測定した値を示す。重力鋳造材とダイカスト材は、-Al 相がデンドライト

状となっており、-Al 相の間隙に、共晶 Si 相 [31, 32] と金属間化合物が晶出した組織を形

成している。共晶 Si 相の平均デンドライト間隔 (DAS : Dendrite Arm Spacing [33]) は、重力

鋳造材は 27 ± 1.8 m、ダイカスト材は 12 ± 0.6 m である。Fig. 2.6 (b) の赤矢印に示すよう

に、ダイカスト材では共晶 Si 相が凝集した領域が確認できる。セミソリッド鋳造材は球状

の-Al 相と共晶 Si 相からなる組織を形成している。全ての試料において共晶 Si 相には、2

つの異なる金属間化合物が晶出する。1 つ目の化合物 (Fig. 2.7 の 2、4、6) は、Si と Mg の

元素を含み、Si と Mg の比率が約 2 : 1 であることから、-Mg2Si 相 (Cubic、a = 0.6351 nm 

[34]) であると考えられる。もう一方の化合物 (Fig. 2.7 の 1、3、5) は、Si および Mg に加

えて Fe を含み、Si : Mg : Fe = 6 : 3 : 1 であることから、-Al8Si6Mg3Fe 相 (Hexagonal、a = 

0.663 nm、c = 0.794 nm [35]) であると示唆される。Table 2.4 に重力鋳造材、ダイカスト材お

よびセミソリッド鋳造材の共晶 Si、-Mg2Si および-Al8Si6Mg3Fe 相の大きさ、形状因子 (Fs) 

および面積率 (Af) を示す。重力鋳造材における全ての化合物相は、ダイカスト材に比べて

大きい。セミソリッド鋳造材は、重力鋳造材やダイカスト材と比べて微細な化合物となって

いる。重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材の Fs は、ほぼ同一であるが、

共晶 Si 相と比べ-Mg2Si 相と-Al8Si6Mg3Fe 相の形状係数は小さく、細長い形状となってい

る。全ての試料において、共晶 Si 相の Af は、ほぼ同じであるが、セミソリッド鋳造材の-

Mg2Si 相と-Al8Si6Mg3Fe 相の Af は、重力鋳造材やダイカスト材と比べて小さい。 
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Fig. 2.6 Optical microscope (OM) images and backscattered electron (BE) images of samples 

produced by (a) gravity-casting, (b) die-casting, and (c) semi-solid casting. Note that upper images 

are taken at low magnification and those of displayed at bottom are taken at high magnification. 
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Fig. 2.7 Secondary electron (SE) images and WDX elemental maps of Al, Si, Mg, and Fe elements in 

samples produced by (a) gravity-casting, (b) die-casting, and (c) semi-solid casting. Note that marked 

points in the SE images are locations where WDX point analysis was done. 
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Table 2.3 WDX results of chemical compositions measured from different points indicated in Fig. 2.7 
[at.%]. 

No. Al Si Mg Fe 

1 57.3±0.3 22.5±0.3 15.3±0.1 4.8±0.1 

2 42.4±0.2 19.8±0.3 37.7±0.2 <0.1 

3 83.9±2.4  9.4±1.3  4.9±1.0 1.7±0.1 

4 79.4±5.6  8.5±2.0 12.0±3.8 0.1±0.0 

5 70.0±0.1 17.4±0.1  9.4±0.0 3.2±0.0 

6 75.9±1.5  8.4±0.8 15.7±0.7 <0.1 

 

Table 2.4 Size, shape factor (FS), and areal fraction (Af) of the Si, -Mg2Si, and -Al8Si6Mg3Fe phases 
in gravity-cast, die-cast, and semi-solid cast samples. 

Phase Process Size [m2] Fs Af (%) 

S
i 

 (a) Gravity-cast 1.56 ± 2.11 0.66 ± 0.21 27.1 

 (b) Die-cast 1.01 ± 2.66 0.60 ± 0.23 26.0 

 (c) Semi-solid cast 0.19 ± 0.27 0.67 ± 0.21 28.9 


-M

g 2
Si

  (a) Gravity-cast 6.21 ± 8.94 0.52 ± 0.26  0.9 

 (b) Die-cast 2.16 ± 2.10 0.48 ± 0.23  0.6 

 (c) Semi-solid cast 1.10 ± 1.32 0.44 ± 0.21  0.2 


-A

l 8
Si

6M
g 3

Fe
 

 (a) Gravity-cast 8.21 ± 12.97 0.48 ± 0.23  0.9 

 (b) Die-cast 1.94 ± 2.21 0.45 ± 0.21  0.7 

 (c) Semi-solid cast 0.69 ± 0.71 0.36 ± 0.15  0.6 

 

Fig. 2.8 に重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材の (a) 逆極点図 (IPF : 

Inverse Pole Figure) マップおよび (b) 結晶粒径分布を示す。IPF マップ中の黒色表示部分は

25 m 以下の結晶粒であり、母相部と共晶部を区別するために除いた。重力鋳造材の結晶粒

は、不均一な結晶粒分布であり、平均結晶粒径は約 500 m と粗大である。ダイカスト材も

同様に不均一な結晶粒分布であり、50 m の微細な結晶粒と 250 m の粗大な結晶粒が混在

する組織となっている。セミソリッド鋳造材は、重力鋳造材やダイカスト材と異なり、均一

な結晶粒からなる組織となっており、平均結晶粒径は約 100 m と細かい。 
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Fig. 2.8 (a) IPF maps and (b) distribution of grain sizes in gravity-cast, die-cast, and semi-solid cast 

samples. 
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2.3.4 T5 処理材のナノ組織に及ぼす鋳造方法と自然時効の影響 

 Fig. 2.9 に 200 °C で 10.8 ks の人工時効処理した (a) N.A.1.8 重力鋳造材、(b) N.A.1.8 ダイ

カスト材、(c) N.A.1.8 セミソリッド鋳造材および (d) N.A.345.6 セミソリッド鋳造材の TEM

明視野 (Bright-field) 像および制限視野回折 (SAED : Selected Area Electron Diffraction) 図形

を示す。電子線入射方向は、011-Al とした。全ての試料において、(002) -Al 面に平行な針状

の析出物が観察される。一部粒状の析出物も観察され、SAED 図では [36, 37] で報告されて

いる回折斑点が認められる。これらの結果より、観察される主な析出物は 針状”相である

こと示唆する。N.A.1.8 の試料では、針状”相は不均一な分布であるが、N.A.345.6 セミソリ

ッド鋳造材は、微細で細かい分布となっている。 

 

 

Fig. 2.9 Bright field TEM images and selected area diffraction patterns obtained from (a) N.A. 1.8 

gravity-cast, (b) N.A. 1.8 die-cast, (c) N.A. 1.8 semi-solid cast, and (d) N.A. 345.6 semi-solid cast 

samples after an artificial aging treatment at 200 °C for 10.8 ks. Note that these images were obtained 

from <011> direction of -Al phase. 
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Fig. 2.10 に 200 °C で 10.8 ks の人工時効処理した (a) N.A.1.8 重力鋳造材、(b) N.A.1.8 ダ

イカスト材、(c) N.A.1.8 セミソリッド鋳造材および (d) N.A.345.6 セミソリッド鋳造材の高

倍率で観察した明視野像、N.A.1.8 セミソリッド鋳造材の高分解能透過型電子顕微鏡 (HR-

TEM : High Resolution TEM) 像および高速フーリエ変換 (FFT : Fast Fourier Transformation) 

図形をそれぞれ Fig. 2.10 (e) および (f) に示す。明視野像は (002) および (0-22) に斑点の

コントラストを示しており、針状の”相 [38] の形成を示す。N.A.1.8 重力鋳造材と N.A.1.8

ダイカスト材の針状”相の直径 (d) および長さ (l) は、ほぼ同じでそれぞれ約 2.5 nm およ

び 約 20 nm である。N.A.1.8 セミソリッド鋳造材の針状”相の d は約 2.5 nm であるが、l

は N.A.1.8 重力鋳造材および N.A.1.8 ダイカスト材より短く、約 10 nm である。N.A.345.6 セ

ミソリッド鋳造材もまた針状の”相を形成し、その直径および長さは N.A.1.8 重力鋳造材

および N.A.1.8 ダイカスト材とほぼ同等である。N.A.1.8 重力鋳造材、N.A.1.8 ダイカスト材、

N.A.1.8 セミソリッド鋳造材および N.A.345.6 セミソリッド鋳造材の”析出物の数密度 (Nv) 

は、それぞれ 4.3 ± 0.8×1021 m-3、3.8 ± 0.2×1021 m-3、9.8 ± 1.3×1021 m-3 および 2.3 ± 0.4×1021 

m-3 である。N.A.345.6 セミソリッド鋳造材の針状”析出物の数密度が僅かに低いことに関

し、長い自然時効時間が起因する可能性がある。さらに、全ての BF-TEM 像は、小さな斑点

のようなコントラストを示している。Fig. 2.10 (e) および (f) では、微細なコヒーレント析

出物が観察され、その FFT 図形は、<11-1> 方向に沿った回折図形を示している。これらは、

明視野像で観察された小さな回折斑点のようなコントラストが、非常に細かい針状”析出

物である可能性があることを示唆している [39, 40]。これらの針状”析出物のdおよび lは、

それぞれ 1–2 nm および 2–10 nm であり、Nvは~1022 m-3 である。 
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Fig. 2.10 Bright-field TEM images obtained from (a) N.A. 1.8 gravity-cast, (b) N.A. 1.8 die-cast, (c) 

N.A. 1.8 semi-solid cast, and (d) N.A. 345.6 semi-solid cast samples after an artificial aging treatment 

at 200 °C for 10.8 ks. A high resolution TEM image and its Fast Fourier Transformation pattern 

obtained from the N.A. 1.8 semi-solid cast sample are also displayed in the Figs. 2.9 (e) and (f). 
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2.3.5 T5 処理材の破壊形態に及ぼす鋳造方法の影響 

Fig. 2.11 にピーク時効した N.A.345.6 (a) 重力鋳造材、(b) ダイカスト材および (c) セミ

ソリッド鋳造材の破断面の OM 像を示す。全ての試料において、破壊は共晶部に沿って発

生しており、OM 像の赤矢印で示す-Al8Si6Mg3Fe 相に亀裂が生じている。また、Fig. 2.11 に

破面の BE 像も示す。重力鋳造材では、BE 像中の赤矢印で示すように大きな亀裂を示す。

これは-Al8Si6Mg3Fe 相が共晶 Si 相と同様に破壊の起点となることを示唆する。しかしなが

ら、そのような亀裂領域の面積は、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材では小さい。 

 

 

Fig. 2.11 OM images obtained from cross section of near tensile fracture surfaces and BE images 

obtained from tensile fracture surfaces of peak-aged N.A. 345.6 (a) gravity-cast, (b) die-cast, and (c) 

semi-solid cast samples. 
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2.4 考察 

2.4.1 T5 処理材の品質指標 

 Fig. 2.12 に種々の Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr 合金の重力鋳造材およびセミソリッド鋳造材 [1–

11, 13, 15, 19, 30, 41–43] の (a) El.と P.S. および (b) El.と U.T.S.の関係を示す。ここで、品

質指標 (QP.S.値) を特性の比較に用いた。QP.S.値 (QP.S.) は以下の式で求められる [44]。 

 𝑄௉.ௌ. ൌ 𝑃. 𝑆. ൅𝑘 ∙ 𝐸𝑙.  (2.2) 

P.S.は 0.2%耐力、El.は破断伸び、k は材料定数 (= 50MPa [44]) を示し、計算した QP.S.値を

Fig. 2.12 に示す。従来の研究で報告されている重力鋳造で作製された ASTM 356 合金およ

び 357 合金 T5 処理材の QP.S.値は、T6 処理材より低い値を示す。T5 処理により El.が低くな

ることで、T5 処理材の QP.S.値は鋳造まま材より低い値を示す。しかし、本研究では、全て

の合金でほぼ同じ P.S.を示し、セミソリッド鋳造材は重力鋳造材およびダイカスト材より高

い El.を示す。したがって、T5 処理したセミソリッド鋳造材の QP.S.値は、重力鋳造材および

ダイカスト材より高い値を示す。また、これまでに報告されている Al–7Si–Mg 合金 T6 処理

材 [16–22]とは異なり、本研究で得られた T5 処理材の引張特性に及ぼす自然時効時間の影

響は小さく、ロバスト性は高い。 
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Fig. 2.12 (a) El. and P.S. and (b) El. and U.T.S. of various Al–7Si–Mg alloys (ASTM 356 and 357 

alloys) produced by gravity-casting, die-casting, and semi-solid casting processing [1–11, 13, 15, 19, 

30, 41–43]. Note that red symbols represent the data obtained in this work. 
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2.4.2 0.2%耐力に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

 金属材料の理論的な P.S. (0.2) は以下の式で求められる [45]。 

 ଴.ଶ ൌ 𝜎଴ ൅ 𝜎௚௦ ൅ 𝜎ௗ ൅ 𝜎௣ ൅ 𝜎ௌௌ (2.3) 

ここで0 は純アルミニウムの P.S.、gs は粒界強化、d は転位強化、pは析出強化、ss は固

溶強化である。 

 gs は材料の結晶粒径に依存し、以下の式で求められる [46] 

 𝜎௚௦ ൌ 𝑘 ∙ 𝑑ିభ
మ (2.4) 

ここで k はホールペッチ係数 (= 52 MPa·m1/2 [47])、d は結晶粒径である。本研究の重力鋳

造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材の結晶粒径は、100–500 m と大きく、重力

鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材のgs は、それぞれ 3 MPa、7 MPa および 6 

MPa と僅な値である。したがって、本研究で提案した材料の P.S.に及ぼす結晶粒径の影響は

ほぼ同じと考えられる [48–51]。 

 転位強化 (d) は以下の式で求められる [52]。 

 𝜎ௗ ൌ 𝛼ௗ𝑀𝐺𝑏𝜌ௗ

భ
మ (2.5) 

ここで、M は配向因子 (=3.06 [52])、G はせん断率 (=26.8 GPa [29])、b はバーカースベクト

ル (=0.286 nm [53])、d は定数 (=0.2 [52]) およびd は転位密度 [52] である。d は EBSD 測

定値より、以下の式で求められる [54]。 

 𝜌ௗ ൌ 𝛼
௄஺ெ

௕ோ
 (2.6) 

ここで KAM は平均局所方位差、R はカーネルサイズ (重力鋳造材は 10 m、ダイカスト材

およびセミソリッド鋳造材は 5 m)、は定数 (= 3 [54]) である。EBSD によって測定され

た重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材の KAM 値は、それぞれ 0.447°、

0.851°および 0.508°である。式 (2.6) より計算された重力鋳造材、ダイカスト材およびセミ

ソリッド鋳造材のd は、それぞれ 8.2×1012 m-2、 1.6×1013 m-2および 9.3×1012 m-2 である。ダ

イカスト材は、-Al 相の凝固が最も速いことにより、重力鋳造材およびセミソリッド鋳造

材よりも高いd を示す。しかし、重力鋳造材、ダイカスト材およびセミソリッド鋳造材のd

は、それぞれ 13 MPa、19 MPa および 14 MPa であり、転位強化量はほぼ同じである。 

 Fig. 2.8 および Fig. 2.9 に示すように、全ての合金の強化相は、針状の”相である。この

針状”相は転位によって剪断可能 [55–58] であり、析出強化 (p) は以下の式で求められる 

[59–61]。 

 𝜎௣ ൌ 𝜎௠௢ௗ ൅ 𝜎௖௢௛ ൅  𝜎௢௥ௗ (2.7) 

ここでmodは剛性率強化、 coh は整合ひずみ強化、ord は規則化強化である。mod、coh お

よびord は、析出物の大きさ体積率に影響し、以下の式で求められる [59–62]。 

 𝜎௠௢ௗ ൌ 0.0055𝑀ሺΔ𝐺ሻ
య
మ ቀ

ଶ௏೑

ீ
ቁ

భ
మ ቀ

௥

௕
ቁ

య೘
మ

ିଵ
 (2.8) 
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 𝜎௖௢௛ ൌ 2.6𝑀ሺ𝐺𝜀ሻ
య
మ ቀ

ଶ௥௏೑

ீ௕
ቁ

భ
మ (2.9) 

 𝜎௢௥ௗ ൌ 0.81
ఊ

ଶ௕
ቀ

ଷగ௏೑

଼
ቁ

భ
మ (2.10) 

ここで r は析出物の半径、Vf は析出物の体積率、M は配向因子、G は母相-Al 相と析出物

の剪断因子の差分、b はバーガースベクトル、m は定数、は析出物の界面エネルギー、は

析出物の格子ひずみ、G は母相-Al 相の剪断因子である。式 (2.7–2.10) で算出した N.A.1.8

重力鋳造材、N.A.1.8 ダイカスト材および N.A.1.8 セミソリッド鋳造材の針状”析出物によ

るp は、それぞれ 51 MPa、48 MPa および 54 MPa と推定される。また、N.A.345.6 セミソリ

ッド鋳造材のp は、37 MPa と推定される。 

時効処理した合金の固溶強化 (ss) は、以下の式で求められる [63, 64]。 

 𝜎௦௦ ൌ 𝜎଴௦௦ሺ1 െ 𝛼𝑓௥ሻ
మ
య  (2.11) 

ここで0ss は溶体化処理まま材の P.S.への固溶強化寄与、fr は析出物の相対体積分率、は-

Al 相から減少した溶質濃度である。fr がピーク時効状態で 1 に達すると、も 1 になる。そ

の結果、以前の報告 [65–67] 同様に、ピーク時効状態の Al–7Si–Mg 合金では、固溶強化は

無視できるものと考えられる。 

 これらの計算結果より、全ての合金にて、粒界強化、転位強化および固溶強化は、ほぼ同

じと推測される。N.A.345.6 セミソリッド鋳造材は、針状の”析出物の数密度は低いものの、

微細な”析出物がより細かく均一に分布している。これらの微細な”析出物も転位の移動

を効果的に抑制することから [20, 68]、自然時効した N.A.345.6 セミソリッド鋳造材でも良

好な P.S.を示すと考えられる。また、本研究では詳細な析出過程を明らかにしていないこと

から、析出物の分散状態に及ぼす自然時効条件の影響は詳細に明らかにする必要がある。 

 

2.4.3 引張強さおよび延性に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

 P.S.は全ての合金でほぼ同じであり、U.T.S.は鋳造方法に強く依存する。重力鋳造材は、最

も低い U.T.S を示す。重力鋳造材の低い U.T.S.は、広いデンドライト間隔により生じる低い

n 値が起因している可能性がある [69–74]。ダイカスト材は n 値が最も高く、これにより重

力鋳造材より高い U.T.S.を示す。ダイカスト合金の n 値はセミソリッド鋳造材より高いもの

の、ダイカスト材は Fig. 2.3 で示すように共晶 Si 相の凝集領域 [75–77] が多く存在するた

めに、2–4%の乏しい El.を示し、その結果、セミソリッド鋳造材より低い U.T.S.を示す。セ

ミソリッド鋳造材はダイカスト材とは異なり、均一に分散した微細な共晶 Si 相を形成し、

セミソリッド鋳造材の-Al8Si6Mg3Fe 相は重力鋳造材よりはるかに微細である。この金属組

織の特徴は、Al–Si 系合金の延性を改善するのに非常に効果的であり [78–80]、セミソリッ

ド鋳造材は約 10%の高い El.を示し、その結果、重力鋳造材と比べ良好な QP.S.値が得られる。

このセミソリッド鋳造材の高い El.は、また高い U.T.S.に寄与し、Fig. 2.12 (b) に示すように

良好な U.T.S.と El.のバランスを示す。 
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2.5 結言 

 本研究では、T5 処理した Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr (ASTM 357) 合金のミクロ・ナノ組織と機

械的性質に及ぼす鋳造方法および自然時効の影響を調べた。長時間の自然時効は、時効初期

の析出速度を低下させ、ピーク時効状態での針状”析出物の数密度を僅かに減少させる。し

かし、長時間の自然時効によって、針状”析出物が微細かつ均一に分散し、強度特性の向上

に寄与する。T5 処理材の析出組織に及ぼす鋳造方法の影響はほとんど認められないが、セ

ミソリッド鋳造により均一に分散した共晶相が形成され、共晶 Si 相および-Al8Si6Mg3Fe 相

が微細になる。このミクロ組織の特徴によって、重力鋳造法やダイカスト法より、セミソリ

ッド鋳造法によって製造された Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr 合金の方が、強度と延性のバランスに

優れることが明らかになった。 
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第 3 章 Al–7Si (wt.%) 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性

およびミクロ・ナノ組織に及ぼす Mg 添加量の影響 

3.1 緒言 

 第 2 章では、セミソリッド鋳造法を用いることで、T5 処理した Al–7Si–0.5Mg (wt.%、以

下、特に明記しない限り wt.%による表記) 合金の強度と延性のバランスが向上し、また自

然時効に対するロバスト性も高いことが明らかになった。しかし、自動車用部材として T5

処理したアルミニウム合金鋳造材を適用するためには、T6 処理材と同等の引張特性、特に

0.2%耐力を向上させる必要がある。 

 Al–7Si 合金に Mg を添加することにより針状”析出物が形成 [1, 2] するため、強度が向

上し、特に、T6 処理した Al–7Si–Mg (ASTM 356、357) 合金は、優れた強度と延性を示すこ

とが報告されている [1, 3–18]。ASTM 357 合金の Mg 含有量の上限は 0.7%であり、これは

T6 処理時の溶体化処理温度 540 °C [3, 19] における Mg の最大固溶量 0.67% [20] とほぼ一

致する。したがって、0.7%以上の Mg を添加しても T6 処理材では強度は向上せず、粗大な

-Mg2Si 相の形成により延性が低下する [21–23]。一方、セミソリッド鋳造法は、通常の溶

体化処理温度より高温で保持されることから、より多くの Mg を固溶でき [23]、他の鋳造

方法よりも速い冷却速度により、微細な組織を形成し、延性を維持できる可能性もある。一

部の報告では、熱力学計算を用いて Al–Si–Mg 合金の組成を最適化し、高い強度が得られて

いる [23, 24]。T5 処理した Al–6Si–2Mg–0.5Fe 合金 [23] では、引張強さ 360 MPa および 0.2%

耐力 323 MPa が得られ、Al–7.5Si–3.6Mg–0.5Mn 合金鋳造まま材 [24] では、引張強さ約 370 

MPa および 0.2%耐力 281 MPa が得られている。しかし、これらの合金は、2%以上の Mg を

含有し、高い強度が得られるものの、破断伸びは約 2%以下 [23, 24] と低く、2%以下の Mg

添加量の最適化による延性の向上が求められる。 

そこで本研究では、T5 処理した Al–7Si–Mg 合金セミソリッド鋳造材の高強度化のために、

Al–7Si 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナノ組織に及ぼ

す Mg 添加量の影響について調べた。 

 

 

3.2 実験方法 

3.2.1 合金組成および試料作製方法 

99.9Al、99.9Mg、Al–25Si 合金、Al–5Ti 合金および Al–10Sr 合金を所定量秤量し、電気炉

内に設置された黒鉛るつぼ内で溶解した。各インゴットが溶解した後、99.9Mg および Al–

10Sr 合金を添加した。その後、Na ベースのフラックスを用いて 0.3 ks 脱滓処理し、Ar ガス

を用いて 1.5 ks 脱ガス処理を行った。0.6 ks の沈静化処理後、直径 70 mm の金型に注湯し、

各合金ビレットを得た。Table 3.1 に各合金ビレットの化学組成を示す。 

 このビレットを、高周波誘導加熱装置を用いて 585 °C まで加熱し、セミソリッド状態に

した後、スリーブに内に装填し、Fig. 3.1 に示す段付試験片形状に加圧成形した [25]。金型



 

43 
 

温度、プランジャー速度および鋳造圧力はそれぞれ 200 °C、0.5 m/s および 60 MPa とした。

射出後、14 s は金型内で試料を冷却した後、取り出し直ちに水冷した。 

 

Table 3.1 Chemical composition of alloy billets used in this work [wt.%]. 

Alloy Si Mg Fe Ti Sr Cu Al 

0Mg 7.21 <0.01 0.10 0.05 0.013 <0.01 Bal. 

0.3Mg 7.04 0.28 0.10 0.05 0.011 <0.01 Bal. 

0.5Mg 7.03 0.51 0.10 0.05 0.010 <0.01 Bal. 

0.7Mg 6.91 0.76 0.10 0.05 0.012 <0.01 Bal. 

1.0Mg 7.26 1.14 0.12 0.05 0.012 <0.01 Bal. 

1.5Mg 7.14 1.66 0.11 0.05 0.015 <0.01 Bal. 

2.0Mg 7.07 2.20 0.12 0.05 0.008 <0.01 Bal. 

 

 

 
Fig. 3.1 Schematic drawings of samples produced by semi-splid casting. Note that sampling positions 

for microstructure observations, hardness test, and tensile test are also shown in these schematic 

drawings. 

 

 

3.2.2 熱処理 

セミソリッド鋳造した各試料は、22 ± 5 °C の室温で 345.6 ks の条件で自然時効した後に、

200 °C のシリコンオイルバスを用いて、0.3–115.2 ks の人工時効処理を行った。 
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3.2.3 機械的性質の評価 

硬さおよび引張試験は、Fig. 3.1 に示す位置より試料を採取し行った。人工時効処理中の

硬さ変化を、ビッカース硬さ試験機を用いて、試験荷重 49.03 N で各条件につき 12 点測定

し、平均値および標準偏差で評価した。引張試験は、各ピーク時効材を標点間部の幅 12.5 

mm、厚さ 5 mm、標点間距離 50 mm の試験片形状に機械加工した後、Autograph AG-I 50 kN 

(Shimadzu) を用いて、室温で初期ひずみ速度 6.67 × 10-4 s-1 の条件で行った。各合金とも 5

回以上試験を行い、引張強さ、0.2%耐力および破断伸びを測定し、平均値および標準偏差を

算出した。 

 

3.2.4 組織観察 

組織観察は、Fig. 3.1 に示す位置より試料を採取し行った。ミクロ組織観察は、電界放射

型走査型電子顕微鏡 (FE-SEM : Field-Emission Scanning Electron Microscope、JEOL、JSM-

7000F) およびエネルギー分散型 X 線装置 (EDX : Energy Dispersive X-ray spectroscopy) を備

えた走査型電子顕微鏡 (SEM : Scanning Electron Microscope、JEOL、IT-500) を用いて行った。

観察時の加速電圧は 15 kV とした。金属間化合物の大きさおよび面積率は、2000 倍の倍率

で撮影した各合金の二次電子  (SE : Secondary Electron) 像および  反射電子  (BE : 

Backscattered Electron) 像より、1.6 × 105 m2 以上の範囲を Image Factory software (Imsoft) を

用いて測定した。ピーク時効材のナノ組織解析には透過型電子顕微鏡 (TEM : Transmission 

Electron Microscope、JEOL、JEM-2100F) を用い、加速電圧は 200 kV とした。TEM 試料は、

直径 3 mm に打ち抜いた円板試料表面をディンプルグラインダ (Gatan) で研磨後、イオンミ

リング装置 (PIPS、Gatan) を用いて作製した。また、時効材に存在する析出物の数密度を計

算するために、CBED 法 [26] を用いて観察領域の試料膜厚を測定した。 

 

 

3.3 実験結果 

3.3.1 人工時効挙動に及ぼす Mg 添加量の影響 

 Fig. 3.2 に各自然時効材の 200 °C における人工時効時効挙動を示す。Fig. 3.2 の “As-N.A.” 

は自然時効材である。As-N.A.材の硬さは、Mg 添加量の増加に伴い増加する。0Mg 合金の

人工時効処理によって約 2 HV 僅かに硬化する。Mg を含む合金は、人工時効初期で軟化し、

約 0.9 ks の人工時効処理後に硬化する。0.3Mg 合金および 0.5Mg 合金は、7.2 ks の人工時効

処理後、ピーク硬さに達する。0.7%を超える Mg 添加は、時効硬化速度を増加させ、0.7Mg、

1.0Mg、1.5Mg および 2.0Mg 合金では、3.6 ks の人工時効処理後、ピーク硬さに達する。ピ

ーク硬さは、Mg 添加量の増加に伴い向上し、2.0Mg 合金では最も高い 117 HV を示す。 
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Fig. 3.2 Changes in the Vickers hardness during the aging of the naturally aged samples as a function 

of the artificial aging time at 200 °C. Note that as-N.A. stand for the naturally aged condition. 

 

3.3.2 T5 処理材の引張特性に及ぼす Mg 添加量の影響 

 Fig. 3.3 に各ピーク時効処理した試料の公称応力-公称ひずみ線図、Table 3.2 に引張強さ 

(U.T.S. : Ultimate Tensile Strength)、0.2%耐力 (P.S. : 0.2% Proof Stress) および 破断伸び (El. : 

Elongation to failure) を示す。0Mg 合金は乏しい強度を示す。0.3%Mg 添加後、U.T.S.および

P.S.はそれぞれ 61 MPa および 103 MPa 上昇する。P.S.は Mg 添加量の増加に伴い向上し、

2.0Mg 合金は最も高い 293 MPa の P.S.を有する。1.5%の Mg 添加まで、U.T.S.もまた Mg 添

加量の増加に伴い向上し、1.5Mg 合金および 2.0Mg 合金の U.T.S.はそれぞれ 316 MPa およ

び 315 MPa を示す。それに対し、El.は Mg 添加量の増加に伴い低下し、0.3Mg 合金では 12.0%

の良好な El.が得られ、1.0Mg 合金では 5.1%の中程度の El.を示す。しかしながら、1.5%を

超える Mg 添加後、延性は著しく低下し、3%以下の乏しい El.となる。 
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Fig. 3.3 Nominal tensile stress-strain curves of the peak-aged samples. 

 

Table 3.2 Ultimate tensile strength (U.T.S.), 0.2% proof stress (P.S.) and elongation to fracture (El.) 

of the peak-aged samples. 

Alloy U.T.S. [MPa] P.S. [MPa] El. (%) 

0Mg 180 ± 2 63 ± 2 19.6 ± 1.4 

0.3Mg 241 ± 1 166 ± 1 12.0 ± 0.1 

0.5Mg 263 ± 1 190 ± 2 8.7 ± 1.2 

0.7Mg 285 ± 1 216 ± 2 5.7 ± 0.2 

1.0Mg 303 ± 2 241 ± 1 5.1 ± 0.2 

1.5Mg 316 ± 4 273 ± 2 2.2 ± 0.6 

2.0Mg 315 ± 6 293 ± 5 1.0 ± 0.1 

 

3.3.3 T5 処理材のミクロ組織に及ぼす Mg 添加量の影響 

 Fig. 3.4 に各ピーク時効材の (a, b) SE 像および (c) BE 像、Fig. 3.5 に各ピーク時効材の BE

像および EDX 元素マップを示す。Fig. 3.4 (a) に示すように、全ての合金では粒状化した-

Al 相と微細な共晶 Si 相からなる組織となっている。粒状化した-Al 相の直径は 70–90 m

であり、全ての合金にて、-Al 相および共晶 Si 相とは異なるコントラストを有する金属間

化合物が存在する。0Mg 合金では、棒状の化合物が形成され、Fig. 3.5 の 1 に示すように Si

と Fe の元素を含むことから、これは-Al5SiFe 相 (Monoclinic、 a、b = 0.612 nm、 c = 4.15 

nm、 91° [27]) であると考えられる。0.3%Mg 添加後、異なる 3 つの金属間化合物が形成す

る。Fig. 3.5 の 2 で示す 1 つ目の化合物は、Si と Mg を含むことから、-Mg2Si 相 (Cubic、 

a = 0.6351 nm [20]) であることが示唆され、Fig. 3.5 の 3 で示す 2 つ目の棒状化合物は、Si と
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Fe を含むことから、0Mg 合金で観察された-Al5SiFe 相であると考えられる。さらに Fig. 3.5

の 4 で示す 3 つ目の化合物は、Fe、Si に加えて Mg の元素を含むことから、-Al8Si6Mg3Fe 

相 (Hexagonal、 a = 0.663 nm、 c = 0.794 nm [27]) が形成されていると考えられる。-

Al8Si6Mg3Fe 相は棒状および漢字状の形状である。0.5%以上の Mg 添加後、-Al5SiFe 相は確

認されず、-Al 相、共晶 Si 相、-Mg2Si 相 (Fig. 3.5 の 5、7、9、11) および -Al8Si6Mg3Fe

相 (Fig. 3.5 の 6、8、10、12) からなる組織となる。Table 3.3 に各合金の-Mg2Si と Fe 系化

合物の大きさおよび面積率を示す。Fe 系化合物は-Al5SiFe 相と-Al8Si6Mg3Fe 相の両方が

含まれる。-Mg2Si 相の面積率は、Mg 添加量の増加に伴い増加する。0.3%の Mg 添加後、

僅かに Fe 系化合物の面積率は増加するが、Mg を含む合金の Fe 系化合物は約 0.8%とほぼ

同じである。0.3Mg 合金の-Mg2Si 相の大きさは小さく、0.5%および 0.7%の Mg 添加後、-

Mg2Si 相は粗大化する。1.0Mg 合金では、このような粗大な-Mg2Si 相は形成されず、微細

な-Mg2Si 相からなる組織となる。1.5Mg 合金も同様に共晶部に微細な-Mg2Si 相が形成す

るものの、Fig. 3.4 (b) の赤矢印で示すような漢字状およびブロック状の-Mg2Si 相が形成す

る。Fig. 3.4 (b) および (c) の赤矢印で示すように 2.0Mg 合金でも粗大な-Mg2Si 相が観察

され、この粗大な-Mg2Si 相の数密度は、Mg 添加量が 1.5%から 2.0%に増加することによ

り、33 mm-2 から 172 mm-2 に増加し、Table 3.3 に示すように-Mg2Si 相も粗大化する。ま

た、Mg 添加量が増加することにより、Fe 系化合物の大きさや分布も変化する。0.3%の Mg

は、僅かに Fe 系化合物を粗大化するものの、1.5%までの Mg 添加量の増加により Fe 系化

合物は微細化し、1.5Mg 合金ではこれらの化合物が共晶領域に均一分散する。しかし、-

Mg2Si 相同様に 2.0%の Mg を添加すると、Fe 系化合物も粗大化する。 
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Fig. 3.4 (a, b) Secondary electron (SE) images and (c) backscattered electron (BE) images of the peak-

aged 0Mg, 0.3Mg, 0.5Mg, 0.7Mg, 1.0Mg, 1.5Mg and 2.0Mg alloys. Note that Fig. 3.4 (a), (b), and 

(c) are taken at different magnificationans, respectively. 
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Fig. 3.5 BE images and EDX elemental maps of Al, Si, Mg, and Fe of the peak-aged 0Mg, 0.3Mg, 

0.5Mg, 1.0Mg, 1.5Mg and 2.0Mg alloys. 

 

 

Table 3.3 Average particle sizes (As) and areal fraction (Af) of -Mg2Si and Fe-rich compounds in all 

alloys. Note that the particle sizes were evaluated by area per one particle, the particle sizes and area 

fraction of the Fe-rich compoundsinclude both -Al5SiFe and-Al8Si6Mg3Fe phases. 

Alloy 
-Mg2Si Fe-rich compounds 

As [m2] Af (%) As [m2] Af (%) 

0Mg – – 1.65 ± 1.56 0.55 

0.3Mg 0.31 ± 0.39 0.01 2.04 ± 2.75 0.77 

0.5Mg 0.80 ± 1.40 0.45 1.19 ± 1.35 0.76 

0.7Mg 0.73 ± 1.15 0.70 0.91 ± 0.72 0.85 

1.0Mg 0.48 ± 0.60 1.22 0.81 ± 0.64 0.87 

1.5Mg 0.33 ± 0.33 2.52 0.36 ± 0.27 0.91 

2.0Mg 1.20 ± 3.06 4.01 0.86 ± 0.63 0.85 
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3.3.4 T5 処理材のナノ組織に及ぼす Mg 添加量の影響 

 Fig. 3.6 にピーク時効処理した (a, c) 1.0Mg 合金および (b, d) 2.0Mg 合金の、母相-Al 相

に対して<001>方向で取得した TEM 明視野 (Bright-field) 像および制限視野回折 (SAED : 

Selected Area Electron Diffraction) 図形を示す。母相-Al 相に多くの粒状および針状の析出

物が形成されている。両合金の SAED 図形では、ストリークが確認でき、これらは針状”

相を示す [2, 28, 29]。粒状の析出物を高分解能透過型電子顕微鏡 (HR-TEM : High Resolution 

TEM) を用いて観察した。Fig. 3.7 にピーク時効処理した (a) 1.0Mg 合金および (b) 2.0Mg 合

金の HR-TEM 像、(c) 1.0Mg 合金および (d) 2.0Mg 合金で観察される粒状析出物の高速フー

リエ変換 (FFT : Fast Fourier Transformation) 図形を示す。FFT 図形中にもアルミニウム母相

とは異なる回折斑点が認められ、粒子状の析出物も <001> 方向に伸長した針状”相 [30–

32] であることがわかる。1.0Mg 合金および 2.0Mg 合金の針状”相の大きさはほぼ同じで

あり、直径 (d) および長さ (l) はそれぞれ約 3 nm および 約 25 nm である。針状”析出物

の数密度 (Nv) は、Mg 量の増加に伴い増加し、1.0Mg 合金の Nv = 4.4 × 1021 m-3 であるのに

対し、2.0Mg 合金では Nv = 8.3 × 1021 m-3 となる。 
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Fig. 3.6 Bright field TEM images and selected area electron diffraction (SAED) patterns of peak-aged 

(a, c) 1.0Mg and (b, d) 2.0Mg alloys. Note that these images were taken from the [001] direction of 

the -Al-matrix. 
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Fig. 3.7 High resolution transmission electron microscopy (HR-TEM) images of the peak-aged (a) 

1.0Mg and (b) 2.0Mg alloys. Fast Fourier Transformation (FFT) patterns obtained from rectangular 

regions including particle-like precipitates in both 1.0Mg and 2.0Mg alloys are also shown in the Fig. 

3.7 (c) and (d). 

 

3.3.5 T5 処理材の破壊形態に及ぼす Mg 添加量の影響 

 Fig. 3.8 に各合金引張破断面近傍の SE 像を示す。図中の赤矢印は亀裂を示す。0Mg、0.3Mg、

0.5Mg および 1.0Mg 合金では、Fe 系化合物に亀裂が生じていることが確認でき、1.5Mg 合

金および 2.0Mg 合金では粗大で漢字状およびブロック状の-Mg2Si 相に多くの亀裂が生じ

ていることが確認できる。 
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Fig. 3.8 SE images of cross section of near tensile fracture surfaces of the peak-aged samples. 

 

 

3.4 考察 

3.4.1 0.2%耐力に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

 T5 処理した Al–7Si–Mg 合金では母相-Al 相の転位密度と溶質元素量は小さいことから、

転位強化と固溶強化は無視できる [25]。また、本研究の合金も Fig. 3.4 (a) に示すように結

晶粒径が粗大であるため、粒界強化の寄与も小さい。したがって、T5 処理した Al–7Si–Mg

合金では、析出物の影響を強く受ける [25]。Fig. 3.6 および Fig. 3.7 に示すように、Mg を

含む合金の強化相は、針状の”相である。この”相は転位によって剪断可能 [33–36] であ

り、析出強化 (p) は以下の式で求められる [37–39]。 

 𝜎௣ ൌ 𝜎௠௢ௗ ൅ 𝜎௖௢௛ ൅  𝜎௢௥ௗ (3.1) 

ここでmodは剛性率強化、 coh は整合ひずみ強化、ord は規則化強化である。mod、coh お

よびord は、析出物の大きさ体積率に影響し、以下の式で求められる [37–40]。 
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ここで r は析出物の半径、Vf は析出物の体積率、M は配向因子、G は母相-Al 相と析出物

の剪断因子の差分、b はバーガースベクトル、m は定数、は析出物の界面エネルギー、は

析出物の格子ひずみ、G は母相-Al 相の剪断因子である。Fig. 3.6 の TEM 観察結果より、

T5 処理材の Mg 添加量の増加は、T6 処理した Al–Si–Mg 合金 [41–43] とは異なり、析出物

の大きさを変えずに数密度を増加させる。これは、Mg 添加量の増加とともに Vf が増加する

ことを示しており、その結果、P.S.はより高い Mg 添加により改善する。また、より多くの
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Mg 添加は、U.T.S.を向上させる傾向にあるが、延性が大幅に低下するため、1.5%以上の Mg

添加により、その効果は飽和する。 

 

3.4.2 延性に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

0Mg 合金は 19.6%の高い El.を示す。一方、0.3%の Mg を添加すると、El.は 12.0%に低下

し、Mg 添加量の増加に伴い、さらに延性は低下する。これは、針状の”相の高密度化 [44–

49] と、漢字状およびブロック形状の粗大な-Mg2Si 相の形成が原因である可能性がある。

ただし、1.0%の Mg 添加では、このような粗大な-Mg2Si 相の形成が抑制され、共晶領域内

に微細な-Mg2Si 相のみが均一分散している。Fe 系化合物も、大量の Mg を添加することに

より微細化する。Fig. 3.8 に示すように、Fe 系化合物および-Mg2Si 相は、引張試験中に優

先的に亀裂発生の核生成サイトとなり、粗大な化合物で亀裂発生がより顕著になることが

報告されている [21, 22, 24, 50–55]。その結果、微細な Fe 系化合物と-Mg2Si 相を形成する

1.0Mg 合金は、適度な 5.1%の El.を維持した。さらに 1.5%の Mg を添加すると、共晶領域の

Fe 系化合物と-Mg2Si 相がより微細化する。しかし、T5 処理した 1.5Mg 合金では、漢字状

およびブロック形状の粗大な-Mg2Si 相が形成される。また、Mg をさらに添加した 2.0Mg

合金では、共晶領域の Fe 系化合物と-Mg2Si 相が粗大化するとともに、漢字状およびブロ

ック形状の粗大な-Mg2Si 相も増加し、Fig. 3.8 に示すように亀裂の発生が促進される。こ

れらの理由より、1.5%または 2.0%の Mg を添加すると、延性は~2%以下まで低下する。 

 

3.4.3 晶出化合物の微細化機構 

 Mg 添加による Fe 系化合物および-Mg2Si 相の微細化は、凝固過程の変化に起因する可能

性がある。Al–7Si–xMg–0.1Fe (x = 0.3–0.7) 合金の凝固過程を (3.5a)–(3.5f) に示す [7, 20, 56, 

57]。  

 𝐿 → 𝛼– 𝐴𝑙 (3.5a) 

 𝐿 → 𝐴𝑙 ൅ 𝑆𝑖 (3.5b) 

 𝐿 → 𝐴𝑙 ൅ 𝑆𝑖 ൅ 𝛽– 𝐴𝑙ହ𝐹𝑒𝑆𝑖 (3.5c) 

 𝐿 ൅  𝛽– 𝐴𝑙ହ𝐹𝑒𝑆𝑖 →  𝐴𝑙 ൅ 𝑆𝑖 ൅ 𝜋– 𝐴𝑙଼𝑆𝑖଺𝑀𝑔ଷ𝐹𝑒 (3.5d) 

 𝐿 → 𝐴𝑙 ൅ 𝑆𝑖 ൅ 𝛽– 𝑀𝑔ଶ𝑆𝑖 (3.5e) 

 𝐿 → 𝐴𝑙 ൅ 𝑆𝑖 ൅ 𝛽– 𝑀𝑔ଶ𝑆𝑖 ൅ 𝜋– 𝐴𝑙଼𝑆𝑖଺𝑀𝑔ଷ𝐹𝑒 (3.5f) 

ここで L は液相であり、(3.5f) は 4 元共晶反応を示す。液相中に Mg 原子が存在する場合 

(3.5d) 、-Al5SiFe 相は-Al8Si6Mg3Fe 相に変化する。これは、0.3Mg 合金に-Al8Si6Mg3Fe 相

が存在する Fig. 3.4 および Fig. 3.5 の結果と一致する。ただし、0.3%の Mg では不足してい

るため、全て-Al8Si6Mg3Fe 相に変化せず、-Al5SiFe 相が残存している。0.5%の Mg を添加

すると、全ての-Al5SiFe 相が-Al8Si6Mg3Fe 相に変化し、さらに (3.5e) および (3.5f) の反

応により-Mg2Si 相が形成する。0.5%以上の Mg を含む場合、この-Mg2Si 相の凝固反応 

(3.5e) および (3.5f) の増加により共晶温度が低下する [56–60]。より低温での共晶反応は、
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共晶相の核生成サイトの増加につながる [61–65]。したがって、Mg 添加量の増加に伴い、

Fe 系化合物と-Mg2Si 相が微細になる傾向が認められる [60, 61, 64]。これは、Fig. 3.4 およ

び Table 3.3 に示すように、0.7%以上の Mg 添加で Fe 系化合物と-Mg2Si 相が微細化した結

果と一致する。しかし、Fe 系化合物と-Mg2Si 相は、2.0%の Mg 添加で粗大化した。これ

は、大量の Mg 添加による核生成サイトの過剰な増加が、粗大化の原因である可能性がある 

[66, 67]。さらに 1.5%以上の Mg 添加は、Fig. 3.4 および Fig. 3.5 に示すように、漢字状およ

びブロック形状の粗大な-Mg2Si 相を形成する。これらは、セミソリッド状態のスラリーで

未溶解の-Mg2Si 相である可能性があり、1.5%以上の Mg 添加は、Al–7Si–0.01Sr 合金のセミ

ソリッド鋳造材に対して過剰であることを示唆する。 

 

 

3.5 結言 

 本研究では、Al–7Si 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナ

ノ組織に及ぼす Mg 添加量の影響について調べた。1.0％の Mg 添加によって優れた強度-延

性バランスが得られ、T5 処理した Al–7Si–1.0Mg–0.01Sr 合金は、高い強度 (引張強さ 303 

MPa、0.2%耐力 241 MPa) および適度な延性 (破断伸び 5.1%) を示し、この引張特性は T6

処理した Al–7Si–Mg 合金重力鋳造材に匹敵する。本研究から得られた結論を以下に示す。 

1. Al–7Si–0.01Sr 合金に Mg を添加すると、-Mg2Si 相が形成され、Mg 添加量が増えるとそ

の面積率が増加する。大きさは Mg 添加量に影響し、1.0%の Mg 添加で-Mg2Si 相は微細

に分散し、さらに共晶 Si 相および Fe 系化合物も微細化する。しかし、1.5%以上の Mg 添

加により、漢字状およびブロック形状の粗大な-Mg2Si 相が形成する。 

2. Mg 添加量の増加とともに、Al–7Si–Mg 合金の強度は向上する。また、溶体化処理した

Al–7Si–Mg 合金とは異なり、0.7%以上の Mg 添加においても、針状の”析出物が高密度

に分散し、T5 処理材の強度はさらに増加する。したがって、Mg 添加量の増加により 0.2%

耐力が向上し、引張強さも Mg 添加量の増加に伴い向上する傾向にある。 

3. 延性は Mg 添加量の増加に伴い低下する。さらに 1.5%以上の Mg 添加により延性が著し

く低下し、破断伸びが 3%以下となる。 
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第 4 章 Al–7Si–Mg (wt.%) セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性

およびミクロ・ナノ組織に及ぼす Cu 添加量の影響 

4.1 緒言 

 第 3 章では、T5 処理した Al–7Si–1.0Mg–0.01Sr (wt.%、以下、特に明記しない限り wt.%に

よる表記) 合金セミソリッド鋳造材は、高い強度 (引張強さ 303 MPa、0.2%耐力 241 MPa) 

および適度な延性 (破断伸び 5.1%) を示し、この引張特性は T6 処理した Al–7Si–Mg 合金

重力鋳造材に匹敵することを明らかにした。しかし、Al–7Si–xMg–0.01Sr (x = 0–2) 合金の強

度と延性はトレードオフの関係にあり、自動車部材として T5 処理したアルミニウム合金鋳

造材を適用するためには、強度と延性を同時に向上させることが重要であり、約 8%以上の

破断伸びが必要となる [1, 2]。 

 Al–Si–Mg 合金に Cu の添加により、Q’ 相 (Al3Cu2Mg9Si7、Hexagonal、a = b = 1.032 nm、

c = 0.405 nm、 = 120° [3, 4])、L 相 (Mg4AlSi3+xCu1-x、x = ~0.3、Monoclinic、a = 1.032 nm、b 

= 0.81 nm、c = 0.405 nm、 = 101° [5])、C 相 (Mg4AlSi3.3Cu0.7、Monoclinic、a = 1.032 nm、b = 

0.405 nm、c = 0.810 nm、 = 100.9° [6]) および’相 (Al2Cu、Tetragonal、a = 0.404 nm、c = 0.580 

nm [7]) が析出する。転位によって剪断可能な Al–Si–Mg 合金の”相 (Mg6-xAl1+xSi4、x = 0–

2、Monoclinic、a = 1.516 nm、b = 0.405 nm、c = 0.674 nm、 = 105.3° [4]) に対して、Cu を含

む’相や Q’ 相は転位によって剪断不可能 [8, 9] であり、オロワン機構によって転位が母相

に蓄積する。このオロワン機構は、延性を維持したまま T6 処理材の強度と加工硬化性を改

善することに効果的であり [10–13]、Al–Si–Mg–Cu 合金は、Cu を含まない合金より優れた

強度と延性のバランスを有する。また、Al–Si–(Cu–Mg) 合金の析出相の種類は、Cu と Mg

の比率が影響すると報告されている [6, 14–20]。この T6 処理した Al–Si–(Cu–Mg) 合金にお

いて、at.%比で Cu : Mg = 14.4 : 1 の場合、’相が主な析出物であり、Cu : Mg = 0.4 : 1 の場

合、L、Q’および”相が析出する [16]。さらに、Cu を含む合金では、低温で時効処理する

ことで’相の形成が促進され、高強度化が見込める [21, 22]。 

一方、Al–Si–(Mg) 合金に Cu を添加することにより、Cu 系化合物が形成、延性が低下す

る [23–26]。さらに Cu 系化合物は低融点であるため、鋳造凝固時に鋳造欠陥を発生させる 

[27, 28]。したがって、Cu 添加量および Mg 添加量の最適化することで、析出相および晶出

化合物を制御し、高強度・高延性化を達成できる可能性がある。しかし、T6 処理した Al–

Si–Mg–Cu 合金に関する報告に対し、T5 処理材に関する報告は限られている [29, 30]。そこ

で本研究では、Al–7Si–Mg 合金セミソリッド鋳造材の高強度・高延性化のために、Al–7Si–

Mg–Cu 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナノ組織に及ぼ

す Cu 添加量の影響について調べた。 
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4.2 実験方法 

4.2.1 合金組成および試料作製方法 

 供試材の目標合金組成として Al–7Si–0.5Mg 合金をベースとし、Cu 添加量を 0–1.5%変化

させた 0.5MgxCu (x=0–1.5) 合金および Al–7Si–0.5Cu 合金をベースとし、Mg 添加量を 0.2–

1.0%変化させた xMg0.5Cu (x=0.2–1.0) 合金を用いた。各合金ビレットの化学組成を Table 

4.1 に示す。99.9Al、99.9Mg、Al–25Si 合金、Al–30Cu 合金、Al–5Ti 合金および Al–10Sr 合金

を所定量秤量し、電気炉内に設置された黒鉛るつぼ内で溶解し、Na ベースフラックスを用

いて 0.3 ks 脱滓処理後、Ar ガスを用いて 1.5 ks 脱ガス処理を行った。0.6 ks の沈静化処理

後、直径 70 mm の金型に注湯し、各合金ビレットを得た。溶製したビレットを、高周波誘

導加熱装置を用いて 585 °C まで加熱、セミソリッド状態にし、第 3 章同様の段付試験片形

状に加圧成形した。金型温度、プランジャー速度および鋳造圧力はそれぞれ 200 °C、0.5 m/s

および 60 MPa とした。射出後、14 s は金型内で試料を冷却した後、取り出し直ちに水冷し

た。 

 

Table 4.1 Chemical composition of alloy billets used in this work [wt.%]. 

Alloy Si Mg Cu Fe Ti Sr Al 

0.5Mg0Cu 7.22 0.52 <0.01 0.11 0.04 0.014 Bal. 

0.5Mg0.1Cu 7.15 0.50 0.11 0.11 0.05 0.012 Bal. 

0.5Mg0.2Cu 7.31 0.52 0.26 0.11 0.05 0.010 Bal. 

0.5Mg0.5Cu 7.01 0.51 0.50 0.12 0.04 0.012 Bal. 

0.5Mg1.0Cu 7.14 0.53 1.00 0.12 0.04 0.010 Bal. 

0.5Mg1.5Cu 7.20 0.54 1.52 0.12 0.05 0.009 Bal. 

0.2Mg0.5Cu 6.89 0.26 0.49 0.08 0.05 0.014 Bal. 

0.7Mg0.5Cu 7.31 0.76 0.51 0.11 0.05 0.014 Bal. 

1.0Mg0.5Cu 7.34 1.06 0.51 0.12 0.05 0.011 Bal. 

 

4.2.2 熱処理 

セミソリッド鋳造した試料に対して、22 ± 5 °C の室温で 345.6 ks の条件で自然時効処理

を施した後、シリコンオイルバスを用いて人工時効処理を行った。人工時効処理の温度と時

間は、0.5MgxCu 合金では 200 °C、0.3–115.2 ks、xMg0.5Cu 合金では 170 °C、0.3–230.4 ks と

した。 

  

4.2.3 機械的性質の評価 

人工時効処理中の硬さ変化を、ビッカース硬さ試験機を用いて、試験荷重 49.03 N で各条

件につき 12 点測定し、平均値および標準偏差で評価した。引張試験は、各ピーク時効材を

標点間部の幅 12.5 mm、厚さ 5 mm、標点間距離 50 mm の試験片形状に機械加工した後、

Autograph AG-I 50 kN (Shimadzu) を用いて、室温で初期ひずみ速度 6.67 × 10-4 s-1 の条件で



 

60 
 

行った。各合金とも 5 回以上試験を行い、引張強さ、0.2%耐力および破断伸びを測定し、平

均値および標準偏差を算出した。 

 

4.2.4 組織観察 

ピーク時効材のミクロ組織解析には、X 線回折装置 (XRD : X-ray Diffractometer、Rigaku、

MiniFlex600) およびエネルギー分散型 X 線装置 (EDX : Energy Dispersive X-ray spectroscopy) 

を備えた走査型電子顕微鏡 (SEM : Scanning Electron Microscope、JEOL、IT-500) を用いた。

XRD は、表面を 0.3 m の DP 懸濁液で研磨した試料を、Cu Ka を用いて管電圧 40 kV およ

び管電流 15 A の条件で測定した。SEM は表面を 0.04 m の OP-S 懸濁液で研磨した試料を、

加速電圧 15 kV で観察した。化合物の面積率は、EDX マップより 3.9 × 105 m2 以上の範囲

を Image Factory software (Imsoft) を用いて測定した。ピーク時効材のナノ組織解析には透過

型電子顕微鏡 (TEM : Transmission Electron Microscope、JEOL、JEM-2100F) を用い、加速電

圧は 200 kV とした。TEM 試料は、直径 3 mm に打ち抜いた円板試料表面をディンプルグラ

インダ (Gatan) で研磨後、イオンミリング装置 (PIPS、Gatan) を用いて作製、加速電圧 200 

kV の条件で観察した。また、時効材に存在する析出物の数密度を計算するために、CBED

法 [26] を用いて観察領域の試料膜厚を測定した。 

 

 

4.3 実験結果 

4.3.1 人工時効挙動に及ぼす Cu および Mg 添加量の影響 

 Fig. 4.1 に 0.5MgxCu 合金の人工時効硬化曲線、Table 4.2 に 0.5MgxCu の自然時効材およ

びピーク時効材のビッカース硬さを示す。Fig. 4.1 および Table 4.2 中の “As-N.A.” は、自

然時効材である。As-N.A.では、0.5Mg0Cu 合金、0.5Mg0.1Cu 合金および 0.5Mg0.2Cu 合金は、

約 67 HV と同等な硬さである。さらに Cu 添加量を増加すると、As-N.A.状態の硬さが上昇

し、0.5Mg1.5Cu 合金では最も高い 73 HV のビッカース硬さを示す。0.5Mg0Cu 合金および

0.5Mg0.1Cu 合金では、7.2 ks の人工時効によってピーク時効硬さに達するが、0.2%以上の

Cu を添加した合金では、僅かに長い 10.8 ks でピーク硬さに達する。ピーク時効硬さは、Cu

添加量の増加に伴い上昇し、0.5Mg1.5Cu 合金では最も高い 100 HV が得られる。時効硬化量 

(HV) も Cu 添加量の増加に伴い上昇し、0.5Mg0Cu 合金はHV = 20 HV、0.5Mg0.1Cu 合金

はHV = 22 HV を示す。0.5%以上の Cu を含む合金は、ほぼ同じHV を示し、その値は約 26

である。 
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Fig. 4.1 Changes in the Vickers hardness during the aging of the naturally aged 0.5MgxCu (x = 0–

1.5) alloys as a function of the artificial aging time at 200 °C. Note that as-N.A. stand for the naturally 

aged condition. 

 

Table 4.2 Vickers hardness of the naturally aged (As-N.A.) and peak-aged 0.5MgxCu (x = 0–1.5) 

alloys. 

Alloy As-N.A.  Peak-aged

0.5Mg0Cu 67 ± 1 86 ± 1 

0.5Mg0.1Cu 66 ± 1 88 ± 1 

0.5Mg0.2Cu 68 ± 1 91 ± 1 

0.5Mg0.5Cu 70 ± 1 95 ± 1 

0.5Mg1.0Cu 72 ± 1 98 ± 1 

0.5Mg1.5Cu 73 ± 1 100 ± 2 

 

Fig. 4.2 に xMg0.5Cu 合金の人工時効曲線、Table 4.3 に xMg0.5Cu の自然時効材およびピ

ーク時効材のビッカース硬さを示す。As-N.A.では、0.2Mg0.5Cu 合金は 62 HV であり、Mg

添加量の増加に伴い硬度は上昇し、1.0Mg0.5Cu 合金では 83 HV を示す。0.2Mg0.5Cu 合金

は、人工時効時間の経過とともに硬度は上昇するが、Mg 添加量が 0.5%以上の場合、0.3 ks

の人工時効初期段階にて軟化し、その後硬化する。全ての合金で、57.6 ks の人工時効によ

ってピーク硬さに達する。ピーク時効硬さは、Mg 添加量の増加に伴い増加し、1.0Mg0.5Cu

合金では最も高い 115 HV を示す。それに対し、時効硬化量 (HV) は、Mg 添加量に関わら

ずほぼ同じHV を示し、その値は約 32 である。 
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Fig. 4.2 Changes in the Vickers hardness during the aging of the naturally aged xMg0.5Cu (x = 0.2–

1.0) alloys as a function of the artificial aging time at 170 °C. Note that as-N.A. stand for the naturally 

aged condition. 

 

Table 4.3 Vickers hardness of the naturally aged (As-N.A.) and peak-aged xMg0.5Cu (x = 0.2–1.0) 

alloys. 

Alloy As-N.A.  Peak-aged 

0.2Mg0.5Cu 62 ± 1 93 ± 1 

0.5Mg0.5Cu 70 ± 1 104 ± 1 

0.7Mg0.5Cu 78 ± 2 110 ± 1 

1.0Mg0.5Cu 83 ± 2 115 ± 1 

 

 

4.3.2 T5 処理材の引張特性に及ぼす Cu および Mg 添加量の影響 

 Fig. 4.3 に 0.5MgxCu 合金ピーク時効材の公称応力-公称ひずみ線図、Table 4.4 に 0.5MgxCu

合金ピーク時効材の引張強さ (U.T.S. : Ultimate Tensile Strength)、0.2%耐力 (P.S. : 0.2% Proof 

Stress)、破断伸び (El. : Elongation to failure) および加工硬化指数 (n 値 : n-value) を示す。最

大 1.0%の Cu 添加まで、Cu 添加量の増加に伴い U.T.S.は向上する。0.5Mg0Cu 合金の U.T.S.

は 258 MPa であり、0.5Mg1.0Cu 合金では 306 MPa となる。しかし、Cu 添加量が 1.0%から

1.5%に増加することで、U.T.S.は 306 MPa から 266 MPa に低下する。また、Cu 添加量の増

加に伴い P.S.も向上し、0.5Mg1.0Cu 合金および 0.5Mg1.5Cu 合金では、それぞれ 216 MPa お
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よび 214 MPa の P.S.を示す。0.5Mg0Cu 合金は、9.8%の最も高い El.が得られ、少量の Cu 添

加は延性を僅かに低下させるが、0.5%の Cu 添加後でも、良好な 8.8%の El.を維持する。し

かし、1.0%以上の Cu を添加すると、延性が著しく低下し、0.5Mg1.5Cu 合金の El.は 2.1%ま

で低下する。n 値は、0.2%以上の Cu 添加で、Cu 添加量の増加に伴い増加する傾向にある。

0.5Mg0Cu 合金および 0.5Mg1.5Cu 合金の n 値は、それぞれ 0.169 および 0.185 を示す。 

 

 

Fig. 4.3 Nominal tensile stress-strain curves of the peak-aged 0.5MgxCu (x = 0–1.5) alloys. 

 

Table 4.4 Ultimate tensile strength (U.T.S.), 0.2% proof stress (P.S.), elongation to failure (El.) and 

work hardening exponent (n-value) of the peak-aged 0.5MgxCu (x = 0–1.5) alloys. 

Alloy U.T.S. [MPa] P.S. [MPa] El. (%) n-value 

0.5Mg0Cu 258 ± 2 184 ± 1 9.8 ± 0.4 0.169 ± 0.002 

0.5Mg0.1Cu 271 ± 1 193 ± 1 8.6 ± 0.1 0.167 ± 0.001 

0.5Mg0.2Cu 284 ± 1 204 ± 2 8.6 ± 0.1 0.172 ± 0.002 

0.5Mg0.5Cu 296 ± 4 209 ± 4 8.8 ± 0.4 0.176 ± 0.001 

0.5Mg1.0Cu 306 ± 5 216 ± 3 5.8 ± 1.5 0.185 ± 0.003 

0.5Mg1.5Cu 266 ± 24 214 ± 1 2.1 ± 1.1 0.185 ± 0.006 

 

Fig. 4.4 に xMg0.5Cu 合金ピーク時効材の公称応力-公称ひずみ線図、Table 4.5 に xMg0.5Cu

合金ピーク時効材の U.T.S.、P.S.、El.および n 値を示す。0.7%の Mg 添加まで、Mg 添加量の

増加に伴い U.T.S.は向上し、0.7Mg0.5Cu 合金および 1.0Mg0.5Cu 合金は、それぞれ 332 MPa

および 329 MPa の高い U.T.S.を示す。0.2Mg0.5Cu 合金の P.S.は 200 MPa であり、Mg 添加量
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を 0.5%に増加させることで P.S.は著しく向上し、235 MPa の P.S.となる。さらに P.S.は Mg

添加量の増加に伴い向上し、1.0Mg0.5Cu 合金では 259 MPa の最も高い P.S.を示す。0.5%の

Mg 添加量までは、約 9%以上の良好な El.であるが、Mg 添加量の増加に伴い El.は低下し、

1.0Mg0.5Cu 合金では 3.9%の El.となる。n 値は、0.2Mg0.5Cu 合金が最も高い 0.180 を示し、

Mg 添加量の増加に伴い低下し、1.0Mg0.5Cu 合金は最も低い n 値である 0.144 となる。 

 

 

Fig. 4.4 Nominal tensile stress-strain curves of the peak-aged xMg0.5Cu (x = 0.2–1.0) alloys. 

 

Table 4.5 Ultimate tensile strength (U.T.S.), 0.2% proof stress (P.S.), elongation to failure (El.) and 

work hardening exponent (n-value) of the peak-aged xMg0.5Cu (x = 0.2–1.0) alloys. 

Alloy U.T.S. [MPa] P.S. [MPa] El. (%) n-value 

0.2Mg0.5Cu 285 ± 0 200 ± 1 9.9 ± 0.3 0.180 ± 0.003 

0.5Mg0.5Cu 317 ± 4 235 ± 2 8.7 ± 0.7 0.164 ± 0.003 

0.7Mg0.5Cu 332 ± 6 252 ± 4 5.3 ± 0.3 0.150 ± 0.004 

1.0Mg0.5Cu 329 ± 2 259 ± 2 3.9 ± 0.1 0.144 ± 0.004 

 

 

4.3.3 T5 処理材のミクロ組織に及ぼす Cu および Mg 添加量の影響 

 Fig. 4.5 にピーク時効した 0.5MgxCu 合金の反射電子 (BE : Backscattered Electron) 像およ

び二次電子 (SE : Secondary Electron) 像、Fig. 4.6 にピーク時効した 0.5MgxCu 合金の BE 像

および EDX 元素マップ、Table 4.6 に Fig. 4.6 に示す位置から得られた EDX 点分析結果、

Fig. 4.7 にピーク時効した 0.5Mg0Cu 合金、0.5Mg0.5Cu 合金および 0.5Mg1.0Cu 合金の XRD
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結果を示す。Fig. 4.5 に示すように、全ての合金は約 100 m の粒状化した-Al 相と共晶 Si

相で構成されている。-Al 相および共晶 Si 相とは異なるコントラストを有する金属間化合

物が存在する。0.5Mg0Cu 合金は、2 種類の金属間化合物が存在する 1 つ目 (Fig. 4.6 の 1) の

化合物は、Si、Mg および Fe の元素が含まれており、その比率が約 6 : 3 : 1 であることから、

-Al8Si6Mg3Fe 相 (Hexagonal、 a = 0.663 nm、c = 0.794 nm [32]) であることが考えられる。

この-Al8Si6Mg3Fe 相は、棒状または漢字状である。2 つ目 (Fig. 4.6 の 2) の化合物は、Si お

よび Mg の元素が含まれており、-Mg2Si 相 (Cubic、a = 0.6351 nm [33]) である。0.5Mg0.1Cu

合金および 0.5Mg0.2Cu 合金では、-Al8Si6Mg3Fe 相 (Fig. 4.6 の 4、8) および -Mg2Si 相 

(Fig. 4.6 の 3、6) が確認できる。さらに、Cu を含む化合物 (Fig. 4.6 の 5、7) が 0.5Mg0.1Cu

合金および 0.5Mg0.2Cu 合金で存在する。これらの Cu を含む化合物は、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相 

(Hexagonal、a = b = 1.039 nm、c = 0.402 nm [34]) である。0.5%以上の Cu 添加により、-Mg2Si

相は観察されず、Fig. 4.6 の 10、14 および 16 で示す-Al2Cu 相 (Tetragonal、a = b = 0.607 nm、

c = 0.487 nm [35]) が形成する。また、Fig. 4.7 に示す XRD による相同定は、Table 4.6 示す

EDX 分析結果と一致している。0.5MgxCu 合金で、-Al8Si6Mg3Fe 相、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相お

よび-Al2Cu 相の大きさは、ほぼ同じであり、0.5Mg0Cu 合金、0.5Mg0.1Cu 合金および

0.5Mg0.2Cu 合金の-Mg2Si 相は、これらの相より小さい。しかし、Fig. 4.5 および Fig. 4.7 に

示すように、0.5Mg0.1Cu 合金、0.5Mg0.2Cu 合金、0.5Mg0.5Cu 合金、0.5Mg1.0Cu 合金およ

び 0.5Mg1.5Cu 合金の Cu 系化合物 (Q-Al4Cu2Mg8Si7 相および-Al2Cu 相) の面積率は、それ

ぞれ 0.02%、0.07%、0.15%、0.52%および 0.95%であり、Cu 添加量の増加に伴い増加する。 

 

 

Fig. 4.5 Backscattered electron (BE) and secondary electron (SE) images of the peak-aged (a) 

0.5Mg0Cu, (b) 0.5Mg0.1Cu, (c) 0.5Mg0.2Cu, (d) 0.5Mg0.5Cu, (e) 0.5Mg1.0Cu, (f) 0.5Mg1.5Cu 

alloys. 
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Fig. 4.6 BE images and EDX elemental maps of Al, Si, Mg, Fe and Cu of the peak-aged (a) 0.5Mg0Cu, 

(b) 0.5Mg0.1Cu, (c) 0.5Mg0.2Cu, (d) 0.5Mg0.5Cu, (e) 0.5Mg1.0Cu, (f) 0.5Mg1.5Cu alloys. Note that 

marked points in the BE images are locations where EDX point analysis was done. 
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Table 4.6 EDX results of chemical compositions measured from different points indicated in Fig. 4.6 
[at.%]. 

Alloy No. Mg Al Si Fe Cu 

0.5Mg0Cu 1 8.7 ± 0.6 69.20 ± 1.3 19.4 ± 0.3 2.7 ± 0.4 <0.1 

2 17.9 ± 0.2 69.9 ± 0.2 12.1 ± 0.1 <0.1 <0.1 
0.5Mg0.1Cu 3 17.1 ± 0.1 72.5 ± 0.2 10.1 ± 0.1 <0.1 0.3 ± 0.1 

4 9.1 ± 0.1 70.0 ± 0.1 17.8 ± 0.1 2.6 ± 0.1 0.5 ± 0.1 

5 13.0 ± 0.1 65.2 ± 0.1 17.9 ± 0.2 <0.1 3.8 ± 0.1 
0.5Mg0.2Cu 6 18.3 ± 0.4 68.6 ± 0.4 12.6 ± 0.1 <0.1 0.4 ± 0.1 

7 22.9 ± 0.2 48.4 ± 0.4 22.7 ± 0.3 0.2 ± 0.1 5.7 ± 0.3 

8 8.6 ± 0.1 69.7 ± 0.2 18.3 ± 0.2 2.9 ± 0.1 0.4 ± 0.1 

0.5Mg0.5Cu 9 9.1 ± 0.6 70.7 ± 1.1 17.1 ± 0.6 2.2 ± 0.2 0.9 ± 0.2 

10 1.5 ± 0.0 71.9 ± 0.8 2.9 ± 0.2 0.3 ± 0.1 23.3 ± 0.9 

11 13.3 ± 0.2 69.5 ± 0.4 13.3 ± 0.3 <0.1 3.9 ± 0.2 
0.5Mg1.0Cu 12 10.9 ± 0.4 66.0 ± 0.6 19.1 ± 0.3 3.3 ± 0.1 0.8 ± 0.1 

13 11.5 ± 0.9 71.7 ± 2.7 13.2 ± 1.4 <0.1 3.6 ± 0.4 

14 0.3 ± 0.1 75.1 ± 1.9 1.4 ± 0.1 0.2 ± 0.0 22.9 ± 1.9 
0.5Mg1.5Cu 15 20.9 ± 0.2 51.6 ± 0.3 20.7 ± 0.5 <0.1 6.8 ± 0.7 

16 0.2 ± 0.1 69.0 ± 1.4 1.3 ± 0.1 0.1 ± 0.1 29.4 ± 1.5 

 

 

Fig. 4.7 XRD patterns of the peak-aged 0.5Mg0Cu, 0.5Mg0.5Cu and 0.5Mg1.0Cu alloys. 
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Fig. 4.8 にピーク時効した xMg0.5Cu 合金の BE 像および SE 像、Fig. 4.9 にピーク時効し

た xMg0.5Cu 合金の BE 像および EDX 元素マップ、Table 4.7 に Fig. 4.9 に示す位置から得

られたEDX点分析結果を示す。Fig. 4.8のBE像に示すように、0.5MgxCu合金同様、xMg0.5Cu

合金も約 100 m の粒状化した-Al 相および共晶 Si 相と異なるコントラストを有する金属

間化合物が存在する。0.2Mg0.5Cu 合金では、4 種類の金属間化合物が存在する。1 つ目 (Fig. 

4.9 の 3) は、0.2Mg0.5Cu 合金で最も明るいコントラストを示し、Cu を豊富に含むことから

-Al2Cu 相であることを示唆する。2 つ目 (Fig. 4.9 の 4) の化合物は、Si、Mg および Cu の

元素が含まれており、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相であると考えられる。3 つ目 (Fig. 4.9 の 2) の化合

物は、Si、Mg および Fe の元素が含むことから、-Al8Si6Mg3Fe 相であり、4 つ目 (Fig. 4.9

の 1) の化合物は、Si および Fe の元素が含まれることから、-Al5SiFe 相であると考えられ

る。0.5Mg0.5Cu 合金では、-Al5SiFe 相は観察されず、3 つの異なる化合物が形成されてお

り、これらは最も明るいコントラストを有する-Al2Cu相、Q-Al4Cu2Mg8Si7相 (Fig. 4.9の 5)、

-Al8Si6Mg3Fe 相 (Fig. 4.9 の 6) であることを示唆する。0.7Mg0.5Cu 合金では、これら 3 つ

の-Al2Cu 相 (Fig. 4.9 の 8)、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相 (Fig. 4.9 の 9) および -Al8Si6Mg3Fe 相に加

えて、Fig. 4.9 の 7 で示す-Mg2Si 相が形成する。1.0Mg0.5Cu 合金では、0.7Mg0.5Cu 合金同

様に、-Al2Cu 相 (Fig. 4.9 の 12)、Q-Al4Cu2Mg8Si7相 (Fig. 4.9 の 11)、-Al8Si6Mg3Fe 相およ

び-Mg2Si 相 (Fig. 4.9 の 10) の 4 つの化合物が存在する。Mg 量を増加させることで、-

Al2Cu 相の割合は減少し、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相の割合が増加する。この Q-Al4Cu2Mg8Si7 相の増

加に伴い Cu 系化合物 (-Al2Cu 相および Q-Al4Cu2Mg8Si7 相) の面積率は増加する傾向にあ

る。さらに Mg 添加量が 0.7%から 1.0%に増加することで、-Mg2Si 相の面積率は増加する。

しかし、1.0Mg0.5Cu 合金の-Mg2Si 相の面積率は 0.49%であり、同様の Mg 添加量である第

3 章の Al–7Si–1.0Mg 合金の 1.22%に対して少ない。また、Fig. 4.8 (d) に示すように、

1.0Mg0.5Cu 合金では他合金と比べて、共晶相の金属間化合物の大きさは微細である。 

 

 

Fig. 4.8 Backscattered electron (BE) and secondary electron (SE) images of the peak-aged (a) 

0.2Mg0.5Cu, (b) 0.5Mg0.5Cu, (c) 0.7Mg0.5Cu, (d) 1.0Mg0.5Cu alloys. 
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Fig. 4.9 BE images and EDX elemental maps of Al, Si, Mg, Fe and Cu of the peak-aged (a) 

0.2Mg0.5Cu, (b) 0.5Mg0.5Cu, (c) 0.7Mg0.5Cu, (d) 1.0Mg0.5Cu alloys. Note that marked points in 

the BE images are locations where EDX point analysis was done. 
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Table 4.7 EDX results of chemical compositions measured from different points indicated in Fig. 4.9 
[at.%]. 

Alloy No. Mg Al Si Fe Cu 

0.2Mg0.5Cu 1 1.5 ± 0.2 67.4 ± 0.7 20.0 ± 0.6 10.6 ± 0.2 0.4 ± 0.1 

2 12.0 ± 0.0 62.1 ± 0.2 21.7 ± 0.2 3.2 ± 0.1 0.9 ± 0.1 

3 2.8 ± 0.1 72.4 ± 0.5 3.7 ± 0.1 0.6 ± 0.1 20.6 ± 0.6 

4 21.1 ± 0.1 49.4 ± 0.7 22.4 ± 0.6 0.7 ± 0.1 6.6 ± 0.1 

0.5Mg0.5Cu 5 13.0 ± 0.2 66.6 ± 0.5 16.0 ± 0.3 <0.1 4.3 ± 0.1 

6 6.6 ± 0.1 78.8 ± 0.3 12.1 ± 0.3 1.7 ± 0.1 0.7 ± 0.1 

0.7Mg0.5Cu 7 18.5 ± 1.4 69.2 ± 2.2 11.7 ± 0.9 <0.1 0.6 ± 0.1 

8 0.9 ± 0.1 71.7 ± 0.3 7.4 ± 0.2 0.1 ± 0.1 19.9 ± 0.2 

9 31.4 ± 0.1 32.5 ± 0.2 28.6 ± 0.1 <0.1 7.5 ± 0.2 
1.0Mg0.5Cu 10 9.9 ± 0.7 73.1 ± 0.6 16.2 ± 0.1 0.1 ± 0.0 0.7 ± 0.0 

11 10.9 ± 0.2 71.9 ± 0.4 13.8 ± 0.4 0.1 ± 0.0 3.4 ± 0.1 

12 3.2 ± 0.3 80.1 ± 0.5 4.1 ± 0.1 0.2 ± 0.0 12.5 ± 0.9 

 

 

4.3.4 T5 処理材のナノ組織に及ぼす Cu 添加量の影響 

 Fig. 4.10 に、0.5Mg0Cu 合金ピーク時効材の (a) 明視野 (Bright-field) 像および (b) 制限

視野回折 (SAED : Selected Area Electron Diffraction) 図形を示す。電子線入射方向は、001-Al

とした。明視野像は、<010> および <100> 方向に沿ったひずみコントラストを示し、SAED

図形では、白矢印で示すストリークが確認できる。これらは、Cu を含まない合金では針状

の”相の形成を示唆する [36, 37]。多くの粒状析出物も分布しており、高分解透過型電子顕

微鏡 (HR-TEM : High Resolution TEM) で詳しく調べた。Fig. 4.10 に粒状析出物の (c) HR-

TEM 像および (d) 高速フーリエ変換 (FFT : Fast Fourier Transformation) 図形を示す。Fig. 

4.10 の FFT 図形にも、アルミニウム母相とは異なる回折斑点が認められ、粒子状の析出物

も <001> 方向に伸長した針状”相であることがわかる [38, 39]。それらの直径 (d)、長さ 

(l) および数密度 (Nv) は、それぞれ 4.0 ± 0.9 nm、 43 ± 20 nm および 2.5 × 1021 m-3 である。 
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Fig. 4.10 (a) A bright field TEM image and (b) a selected area electron diffraction (SAED) pattern of 

the peak-aged 0.5Mg0Cu alloy. Note that they were taken from the [001] direction of the -Al-matrix. 

(c) A high resolution TEM (HR-TEM) image and the (d) corresponding fast Fourier Transformation 

(FFT) image obtained from a particle-like precipitates are also given in Figs. 4.10 (c) and (d). 
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 Fig. 4.11 にピーク時効処理した 0.5Mg0.5Cu 合金の (a) BF 像および (b) SAED 図形を示

す。電子線入射方向は、0.5Mg0Cu 合金同様に 001-Al とした。Fig. 4.11 (a) の明視野像内の

白矢印で示す針状または板状の析出物が分布しており、Fig. 4.11 (b) の SAED 図形では、

<010> および <100> 方向に沿って、白矢印で示す回折斑点が認められる。この析出物の

HR-TEM 像および FFT 図形を Fig. 4.11 (c) および (d) に示す。この析出物は、青破線で示

すように完全に整合界面を持ち、格子定数は’相の中間相に近い値である [39]。FFT 図形で

は、白矢印で示す <100> 方向に沿った回折斑点も確認できる。これらの観察結果は、[41, 

42] で報告されているように、0.5Mg0.5Cu 合金の主な強化相が板状の’相であることがわ

かる。それらの厚さ (t)、l および Nvは、それぞれ 5.0 ± 1.0 nm、68 ± 30 nm および 1.1 × 1021 

m-3 であると推測される。観察される析出物は、板状の’相のみではなく、Fig. 4.11 (a) の赤

矢印と黄矢印で示す短いラス状および粒子状の析出物も確認できる。これらのラス状析出

物 (Fig. 4.11 (e)、(f)) および粒状析出物 (Fig. 4.11 (g)、(h)) から HR-TEM 像と FFT 像を取

得し、回折斑点を解析したところ、ラス状析出物は Q’相 [3, 43]、粒状析出物は”相 [38, 39] 

であった。 
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Fig. 4.11 (a) A bright field TEM image and (b) a SAED pattern of the peak-aged 0.5Mg0.5Cu alloy. 

Note that these images were taken from the [001] direction of the -Al-matrix. HR-TEM images and 

the corresponding FFT images obtained from precipitates indicted by white arrow-heads, red arrow-

heads, and yellow arrow-heads in Fig. 4.11 (a) are also given in Figs. 4.11 (c-h). 



 

74 
 

 

4.3.5 T5 処理材の破壊形態に及ぼす Cu および Mg 添加量の影響 

 Fig. 4.12 に、ピーク時効した (a) 0.5Mg0Cu、(b) 0.5Mg0.5Cu および (c) 0.5Mg1.0Cu 合金

の引張破面の BE 像を示す。高倍率の BE 像からは破壊が共晶相によるものであることが確

認できる。また、Cu を含む合金では、図中の赤矢印で示す明るいコントラストの金属間化

合物が観察され、これらの化合物の面積率は Cu 添加量の増加に伴い増加する。Fig. 4.13 に

(a) 0.5Mg0Cu 合金、(b) 0.5Mg0.5Cu 合金および (c) 0.5Mg1.0Cu 合金の引張破断面近傍の EDX

元素マップを示す。図中の赤矢印に亀裂を示し、全ての合金で-Al8Si6Mg3Fe 相に亀裂が生

じていることが確認でき、さらに Cu を含む合金では、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相および-Al2Cu 相

にも亀裂が生じていた。 

 

 

Fig. 4.12 BE images obtained from tensile fracture surfaces of the peak-aged (a) 0.5Mg0Cu, (b) 

0.5Mg0.5Cu and (c) 0.5Mg1.0Cu alloys. 
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Fig. 4.13 SE images and EDX elemental maps of Al, Si, Mg, Fe and Cu obtained from cross section 

of near tensile fracture surfaces of the peak-aged (a) 0.5Mg0Cu, (b) 0.5Mg0.5Cu and (c) 0.5Mg1.0Cu 

alloys. 
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Fig. 4.14 に、ピーク時効した (a) 0.2Mg0.5Cu 合金および (b) 1.0Mg0.5Cu 合金の引張破面

の BE 像、ピーク時効した (c) 0.2Mg0.5Cu 合金および (d) 1.0Mg0.5Cu 合金の引張破断面近

傍の SE 像および BE 像を示す。Fig. 4.14 (a, b) に示すように破面は共晶相によるものであ

ることが確認できる。Fig. 4.14 (c, d) では、図中の矢印で示した化合物に亀裂が生じている

ことが確認でき、これら亀裂が確認できる化合物は、EDX 分析より-Al5SiFe 相、-

Al8Si6Mg3Fe 相、Q-Al4Cu2Mg8Si7 相および-Al2Cu 相である。 

 

Fig. 4.14 (a, b) BE images obtained from tensile fracture surfaces and (c, d) SE images and BE images 

obtained from cross section of near tensile fracture surfaces of the peak-aged (a, c) 0.2Mg0.5Cu and 

(b, d) 1.0Mg0.5Cu alloys.  

 

 

4.4 考察 

4.4.1 品質指標に及ぼす Cu および Mg 添加量の影響 

 Fig. 4.15 に各鋳造法で作製された Al– (7–10) Si–0.5Mg 合金および Al– (6–10) Si–Cu–Mg 合

金 [10, 14, 17, 22, 27, 30, 42, 44–62] T5 処理材および T6 処理材の (a) P.S.と El.および (b) 

U.T.S.と El.の関係を示す。比較には品質指標 (Q 値) を用いた。Q 値 (QP.S. および QU.T.S.) 

は以下の式で求められる [63]。 

 𝑄௉.ௌ. ൌ  𝑃. 𝑆. ൅𝑘 ∙ 𝐸𝑙. (4.1) 

 𝑄௎.்.ௌ. ൌ  𝑈. 𝑇. 𝑆. ൅150 ∙ logଵ଴ 𝐸𝑙. (4.2) 

ここで、P.S.は 0.2%耐力、El.は破断伸び、U.T.S.は引張強さ、k は材料定数 (= 50 MPa [63]) 

を示す。種々の QP.S および QU.T.S.も Fig. 4.15 に示す。Al–7Si–0.5Mg 合金および Al– (6–10) 

Si–Cu–Mg 合金 T5 処理材の場合、QP.S および QU.T.S.がそれぞれ 600 MPa および 400 MPa を

同時に超える報告はない。本研究では、Cu および Mg 添加量がそれぞれ 0.5%以下の合金が

優れた引張特性を示し、特に T5 処理した 0.5Mg0.5Cu 合金が最も高い Q 値 (QP.S 669 MPa お

よび QU.T.S. 457 MPa) を示す。この値は、T6 処理した Al–7Si–Mg (ASTM 356) 合金の重力鋳

造材 [46, 64, 65] に匹敵する。0.5%を超える Cu または Mg の添加により、強度はさらに向

上するが、延性が大幅に低下するため、QP.S および QU.T.S.は低下する。 
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Fig. 4.15 (a) El. and P.S. and (b) El. and U.T.S. of various Al–7Si–Mg (ASTM 356, 357) and Al– (6–

10) Si–Cu–Mg alloys produced by gravity-casting, die-casting, and semi-solid casting processing [10, 

14, 17, 22, 27, 30, 42, 44–62]. Note that red symbols represent the data obtained in this work. 
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4.4.2 0.2%耐力に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

 T5 処理したセミソリッド鋳造材では析出強化による強度寄与が最も影響する [66, 67]。

Cu を含まない 0.5Mg0Cu 合金では、主な強化相は針状の”相であり、Cu の添加により、Cu

を含む析出物が形成され、0.5Mg0.5Cu 合金では板状の’相が主な析出物になる。針状”相

は転位によって剪断可能であるのに対し、板状’相は剪断不可能である [8]。剪断可能な析

出物の場合、P.S.への寄与 (pf) は以下の式で推測できる [68–70]。 

 𝜎௣೑
ൌ  𝜎௠௢ௗ ൅ 𝜎௖௢௛ ൅  𝜎௢௥ௗ (4.3) 

ここでmodは剛性率強化、 coh は整合ひずみ強化、ord は規則化強化である。mod、coh お

よびord は、析出物の大きさ体積率に影響し、以下の式で求められる [68–71]。 
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ここで r は析出物の半径、Vf は析出物の体積率、M は配向因子、G は母相-Al と析出物の

剪断因子の差分、b はバーガースベクトル、m は定数、は析出物の界面エネルギー、は析

出物の格子ひずみ、G は母相-Al 相の剪断因子である。 

 一方、剪断不可能な析出物の場合、オロワン機構が支配的であり、P.S.への寄与 (po) は

以下の式で推測できる [9, 71]。 
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ここで、poは CRSS : Critical Resolved Shear Stress、 はポアソン比、A は析出物の厚さと直

径のアスペクト比である。式 (4.3–4.8) を用いて、0.5Mg0Cu 合金および 0.5Mg0.5Cu 合金の

pf およびpo を推定した。Table 4.8 に 0.5Mg0Cu 合金および 0.5Mg0.5Cu 合金の Vf、個々の

寄与、pf およびpo を示す。0.5Mg0Cu 合金の針状の”相の寄与pf および 0.5Mg0.5Cu 合金

の板状析出物’相の寄与po は、それぞれ 111 MPa および 132 MPa と推定される。さらに

0.5Mg0.5Cu合金では、ラス状Q’相および針状”相の析出物も観察されるが、数密度は低く、

強度への寄与は少ないと考えられる。したがって、0.5Mg0.5Cu 合金では、主に板状析出物

の’相により、P.S.が増加したものと考えられる。 
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Table 4.8 Related microstructural factors and resulting 𝝈𝒑𝒇
  and 𝝈𝒑𝒐

 for the 0.5Mg0Cu and 

0.5Mg0.5Cu alloy. 

Alloy 
Vf 
(%) 

mod 
[MPa]

coh 
[MPa]

ord 
[MPa]

𝜎௣೑
 

[MPa]
𝜎௣೚


[MPa]

0.5Mg0Cu 0.14 6 89 15 111 – 

0.5Mg0.5Cu 2.00 – – – – 132 

 

4.4.3 引張強さおよび延性に及ぼすミクロ・ナノ組織因子の影響 

 Cu を含まない 0.5Mg0Cu 合金は良好な 9.8%の El.であり、0.5%の Cu 添加量および Mg 添

加量まで~9%の良好な延性維持できる。Cu 系化合物の割合は、Cu 添加量の増加に伴い徐々

に増加するが、強化相は剪断不可能な板状’相になり、n 値の向上に効果的である [10, 13, 

73]。この高い n 値は、アルミニウム鋳造合金の高い延性に寄与することが報告されている 

[73, 74]。したがって、Cu 添加量を 0.1%から 0.5%に増加しても、延性を損なうことなく、–

0.5Mg0.5Cu 合金では良好な 8.8%の El.が得られる。また、Mg 添加量の増加に伴いラス状 Q’

相 [3, 43] および針状”相 [36, 37] が支配的になり、さらに第 3 章の Cu を含まない合金同

様に、Mg 添加量の増加に伴い針状”相の数密度が増加することを示唆する。しかし、針状

”相は剪断可能な析出物 [8] であり、転位の蓄積には有効的に寄与せず、その結果 n 値は

増加しない。したがって、最適な Cu 添加量および Mg 添加量によって得られた良好な n 値

と El.によって、0.5Mg0.5Cu 合金では 317 MPa の高い U.T.S.が得られる。また、1.0%以上の

Cu 添加は、n 値をさらに向上させる。しかし、Cu 系化合物の割合が大幅に増加する。Fig. 

4.12–4.14 で観察されるように、これらの化合物は、亀裂発生の核生成サイトとなる [25, 75]。

さらに Mg 添加量の増加に伴う針状”相の数密度の増加により、母相が強化され El.が低下

する。これにより、1.0%以上の Cu および 0.7%以上の Mg を添加した合金は、約 5%以下の

乏しい El.となる。 

 

 

4.5 結言 

 本研究では、鋳造アルミニウム合金 T5 処理材の高強度・高延性化のために、Al–7Si–Mg–

Cu 合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナノ組織に及ぼす Cu

添加量の影響を調べた。その結果、T5 処理した Al–7Si–0.5Mg–0.5Cu 合金は、良好な引張特

性 (引張強さ 317 MPa、0.2%耐力 235 MPa および破断伸び 8.7%) が得られる。さらに、良

好な Q 値 (QP.S 669 MPa、QU.T.S. 457 MPa) が得られ、この値は T6 処理した Al–7Si–Mg 合金

鋳造材に匹敵する。本研究より以下の結論を導くことができる。 

1. Al–7Si–0.5Mg 合金に Cu を添加する、と Cu 系化合物 (Q-Al4Cu2Mg8Si7 相および-Al2Cu

相) が形成され、Cu 添加量の増加に伴い、その面積率も増加する。しかし、セミソリッ

ド鋳造は、Cu 系化合物の粗大化を抑制し、さらに 0.5%の Cu を添加した Al–7Si–0.5Mg–
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0.5Cu 合金は、0.15%の少ない Cu 系化合物の面積率を維持した。また、Al–7Si–0.5Cu 合

金への Mg 添加量の増加により、形成する Cu 系化合物が-Al2Cu 相から Q-Al4Cu2Mg8Si7

相に変化し、さらに 0.7%以上の Mg 添加により-Mg2Si 相が形成する。 

2. Cu を含む Al–7Si–0.5Mg–0.5Cu 合金は、形成する板状析出物の’相が、引張強度および加

工硬化指数を向上させるのに効果的であり、1.0%の Cu 添加により引張強さおよび 0.2%

耐力はそれぞれ 306 MPa および 216 MPa に向上する。さらに Mg 添加量の増加も引張強

度の向上に効果的である。 

3. Cu の添加量を 0.1%から 0.5%に増加しても、延性は損なわることなく、Al–7Si–0.5Mg–

0.5Cu 合金では良好な破断伸び 8.8%が得られる。しかし、1.0%以上の Cu を添加した合

金では、Cu 系化合物の割合が大幅に増加することで、約 5%以下の乏しい破断伸びを示

す。また、Mg 添加量の増加に伴い、延性は低下し、1.0%以上の Mg を添加した合金も、

約 5%以下の乏しい破断伸びを示す。 
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第 5 章 総括 

アルミニウム合金は、軽量で安価であることから、輸送機器部材の軽量化を目的とした鉄

鋼材料の置換に対して、最も有効的な金属材料であるといえる。また、従来、アルミニウム

合金展伸材で製造されてきた部品の一体化を目的として、アルミニウム合金展伸材のよう

に使える高性能アルミニウム合金鋳造材の開発も求められている。アルミニウム合金鋳造

材の実用化を進める際には、要求される機械的性質を満たすとともに、部品として組付けを

行うために高い寸法精度も同時に要求される。通常、アルミニウム合金鋳造材は溶体化処理

を含む熱処理方法 (T6 処理など) で優れた機械的性質を達成しており、溶体化処理レスと

なる鋳造まま材や T5 処理材は、得られる機械的性質は低い。しかし、部品の寸法精度や製

造時のコストの観点からは、溶体化処理を回避することが望ましい。そこで本研究では、既

存 Al–7Si–Mg (wt.%) 合金 (ASTM 356、357 合金) T6 処理材に匹敵する機械的性質を有する

溶体化処理レスのアルミニウム合金鋳造材の開発を目的とし、鋳造方法、熱処理条件および

合金組成の最適化を行った。以下に、各章にて得た主たる結果を総括する。 

 

第 1 章では、本研究の背景と鋳造用アルミニウム合金の現状と課題、溶体化処理レスアル

ミニウム合金鋳造材の高強度・高延性化が必要な理由および本研究の目的を述べた。 

 

第 2 章では、T5 処理した Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr (ASTM 357) 合金のミクロ・ナノ組織と機

械的性質に及ぼす鋳造方法および自然時効の影響を調べた。長時間の自然時効は、人工時効

初期の析出速度を低下させ、ピーク時効状態での針状”析出物の数密度を僅かに減少させ

る。しかし、長時間の自然時効によってピーク時効処理後には針状”析出物が微細かつ均一

に分散し、良好な強度発現に寄与する。T5 処理材の析出組織に及ぼす鋳造方法の影響は認

められないものの、セミソリッド鋳造後には均一に分散した共晶相が形成され、さらに共晶

Si 相および-Al8Si6Mg3Fe 相が微細になる。このようなミクロ・ナノ組織の特徴により、セ

ミソリッド鋳造した Al–7Si–0.5Mg–0.01Sr 合金 T5 処理材は、引張強さ 257 MPa、0.2%耐力 

184 MPa および破断伸び 9.7%が得られ、重力鋳造法やダイカスト法によって製造された材

料よりも強度と延性のバランスに優れることを見出し、さらに自然時効に対するロバスト

性が高いことも明らかになった。 

 

第 3 章では、鋳造アルミニウム合金 T5 処理材の高強度化を目的とし、Al–7Si 合金セミソ

リッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナノ組織に及ぼす Mg 添加量の影響

を調べた。溶体化処理後に人工時効処理を施した T6 処理材とは異なり、T5 処理材では 0.7%

を超える Mg 添加でも、Mg 添加量の増加とともに微細な針状”析出物が高密度に分散し、

強度特性が向上することを見出した。さらに、1.0%の Mg 添加は、共晶相の微細化および粗

大化合物の形成抑制に有効であり、延性の大幅な低下を防ぐことができる。このようなミク

ロ・ナノ組織の特徴により、T5 処理した Al–7Si–1.0Mg–0.01Sr 合金は、高い強度 (引張強さ 
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303 MPa、0.2%耐力 241 MPa) および適度な延性 (破断伸び 5.1%) を示すことが明らかにな

った。 

 

第 4 章では、鋳造アルミニウム合金 T5 処理材の高強度・高延性化を目指し、Al–7Si–Mg

合金セミソリッド鋳造材の時効硬化特性、引張特性およびミクロ・ナノ組織に及ぼす Cu 添

加量の影響を調べた。Cu の添加により板状’析出物が形成し、Cu 添加量の増加によって大

きな人工時効硬化挙動を示し、ピーク時効硬さが増加する。Cu の添加は引張強度および加

工硬化能を向上させるのにも効果的であり、さらに Cu を含む合金においても、Mg 添加量

の増加は引張強度の向上に有効であった。また、Cu の添加量を 0.1%から 0.5%に増加して

も、延性の顕著な劣化はなく、Al–7Si–0.5Mg–0.5Cu 合金では良好な約 9%の破断伸びが得ら

れる。この結果、Al–7Si–0.5Mg–0.5Cu 合金は、高い引張特性 (引張強さ 317 MPa、0.2%耐力 

235 MPa、破断伸び 8.7%) を T5 処理だけでも実現できることが明らかになった。 

 

第 5 章では、本論文で得た結果を要約し、総括とした。 

 

Fig. 5.1 に種々の Al–(5–10)Si–Mg–(Cu) 合金鋳造材 [1–25] および第 2–4 章の検討合金の 

(a) 0.2%耐力と破断伸び (b) 引張強さと破断伸びの関係を示す。第 1 章で述べた通り、これ

までに報告された溶体化処理レスとなる鋳造まま材や T5 処理材の引張特性は、T6 処理材

に劣る。第 2 章で最適化した鋳造方法および熱処理条件、第 3、4 章で最適化した合金組成

および T5 処理条件を用いることにより、既存 Al–(5–10)Si–Mg–(Cu) 合金 T6 処理材と同程

度の引張特性を得ることができた。特に、Al–7Si–0.5Cu–0.5Mg 合金は、最も優れた引張特性

を示し、この強度と延性のバランスは、中強度のアルミニウム合金鍛造材 (6000 系 [26]) に

も匹敵する値であった。 

 

以上のように、アルミニウム合金鋳造材の製造方法、熱処理条件および合金組成の最適化

を行い、T5 処理材の高強度・高延性化を図った。セミソリッド鋳造法は、組織の微細均一

化に対して非常に有効であり、また、T5 処理材の組織に及ぼす Mg および Cu 添加の役割を

解明し、微細析出物が T5 処理材の高強度・高延性化に重要な役割を果たすことを明らかに

した。以上の知見は、軽量化および高品質化が要求される輸送機器部材の鋳造技術に十分寄

与できるものと考える。 
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Fig. 5.1 (a) El. and P.S. and (b) El. and U.T.S. of various Al– (5–10) Si–Mg–(Cu) alloys produced by 

gravity-casting, die-casting, and semi-solid casting processing [1–25]. Note that solid marks represent 

the data obtained in this work. 
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