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要　　旨

Abstract

Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-(0～6)Fe-(0～2)Mm ( Mm :

ミッシュメタル ) 急冷凝固粉末合金を熱間押出法

で作製し，高温引張特性と変形挙動における，(i)

引張試験温度の影響，(ii) Si粒径の影響，(iii) Fe添

加量の影響，および，(iv) Mm添加の影響について

検討した。Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg合金は，500℃にお

いて，10–2s–1の歪速度で超塑性が発現した。520℃

では1桁高い10–1s–1の歪速度で発現した。Si粒径が

小さくなるほど，超塑性による破断伸びは向上し

たが，超塑性が発現する歪速度は変わらなかった。

Fe添加量が多くなるにしたがい，マトリックスの

平均結晶粒径は微細になり，超塑性発現の歪速度

は高くなった。しかし，破断伸びの最大値は低下

した。ミッシュメタルの添加は，微細な化合物相

の均一な析出によって結晶粒の粗大化を抑制し，

超塑性が100s–1の歪速度で得られた。Al-Si系粉末合

金の超塑性伸びは，分散する粒子の大きさに影響

されると一般的にまとめられる。

Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-(0～6)Fe-(0～2)Mm (Mm :

misch metal) rapidly solidified powder metallurgy

(RSP) alloys were prepared by the hot extrusion method.

Effects of the testing temperature, the Si particle size,

the Fe content and the misch-metal addition on the high

temperature tensile property and deformation behavior

of these alloys were investigated. In Al-17Si-4.5Cu-

0.5Mg alloys, the superplastic behavior was observed at

500℃ with an initial strain rate of 10–2s–1.  At 520℃,

superplasticity was obtained at an initial strain rate

10–1s–1 which is higher than the case at 500℃.  The

tensile elongation by superplasticity increased with

decreasing Si particle size, but superplasticity was

obtained at the same strain rate.  With increasing Fe

content, the average matrix grain size decreased and the

superplastic strain rate increased, but the maximum

tensile elongation decreased.  The misch-metal addition

has a significant effect of retardation coarsening of

matrix grains by homogeneous precipitation particles,

and superplasticity was obtained at a high strain rate of

100s–1.  It is concluded that the superplastic elongation

of Al-Si RSP alloys is affected by the size of dispersing

particulates.



1．はじめに

急冷凝固アルミニウム粉末合金は，溶製材と比

べて組織微細化が容易であり，合金組成の自由度

が大きいなどの特長があり，多くの合金系が開発

されている１）。その中でも，Al-Si系粉末合金は，

高強度，低熱膨張，高耐摩耗性などの特長を活か

して，機械部品などに実用化されている２～５）。

また，アルミニウム粉末合金の特徴の一つとし

て，“高速超塑性”が最近話題となっている。超塑

性とは，多結晶材料の引張変形において，局部収

縮を生ずることなく数百%以上の巨大な伸びを示

す現象であり６），比較的低い応力で大きな延性が得

られることから，材料加工技術への応用が期待さ

れている７）。

しかしながら，従来，溶製材のアルミニウム合

金において報告されている超塑性の発現する歪速

度は10–4～10–2s–1程度と，実用的な加工速度と比べ

て桁違いに低かった。これに対し，急冷凝固粉末

合金やメカニカルアロイング粉末合金では，溶製

材より結晶粒が微細になり，一部の合金組成で10–2

～102s–1程度と，実用的な加工速度での超塑性発現

( 高速超塑性 ) が報告されている８，９）。

Al-Si系合金は，アルミニウム粉末合金の中で最

も実用的な合金系であるにもかかわらず，その超

塑性に関する研究は少なく１０），高速超塑性の報告

は見当たらない。Siが多量に添加されたAl-Si系粉

末合金は，基本的にマトリックス中に硬いSi相が

分布した組織を持っており，塑性加工性に乏しい。

したがって，Al-Si系粉末合金において高速超塑性

が得られれば，工業的な意義は大きい。

一般に，超塑性の発現する歪速度は材

料の結晶粒径に依存することが知られて

いる６）。一方，破断伸びに対しては種々

の要因が影響しており，系統的には必ず

しも明らかにされていない。Al-Si系粉末

合金は，これまでに高速超塑性が報告さ

れている他のアルミニウム粉末合金と異

なり，準単相組織ではなく，マトリック

ス中に硬いSi相が分布した二相組織であ

る。したがって，Al-Si系粉末合金の超塑

性に及ぼす組織的要因を解明するために

は，従来報告されている準単相組織型超塑性アル

ミニウム合金とは異なる組織的要因の検討が必要

である。とくに，Si相の形態は超塑性に影響を及

ぼす最も大きな組織的要因と予想される。

また，Al-Si系粉末合金には，機械的性質などの

向上のためにFeなどの第3成分が添加される場合が

多いが，超塑性挙動に及ぼす合金組成の影響はほ

とんど明らかにされていない。

本研究では，急冷凝固Al-Si系粉末合金において，

超塑性に及ぼす金属組織学的要因を明らかにする

こと，および，超塑性発現歪速度を高めることを

目的とし，(i) 引張試験温度の影響，(ii) Si粒径の影

響，(iii) Fe添加量の影響，および，(iv) ミッシュメ

タル ( Mm ) 添加の影響について検討した。

2．実験方法

2．1 試料作製

Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg ( mass% ) 合金を基本組成合

金とし ( 以下，基本組成合金と称する )，これに

2%，4%，6%のFeを加えた組成，2%のMmを加え

た組成，およびFeとMmをそれぞれ2%ずつ加えた

組成の粉末合金を作製した。以下これらは，6Fe合

金，2Fe-2Mm合金などのように略記する。

各組成の合金粉末をエアアトマイズ法で作製し

た。4 4 µ m以下にふるい分けた粉末を圧粉し，

450℃で熱間押出 ( 押出比12.7 ) を行い，さらに

400℃で熱間スエージ加工を施して素材とした。

基本組成合金においては，Si粒径を変えるため

に，Fig. 1に示す条件で4種類の素材を作製した。

基本組成以外の合金素材は，素材Aと同じ条件で

作製した。
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Fig. 1 Preparation conditions of Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M
alloys.
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2．2 組織観察

各素材の断面を鏡面研磨し，化学腐食を施して

光学顕微鏡により観察した。化学腐食には0.2%弗

酸水溶液を用いた。また，各合金素材に生じた化

合物相をX線回折により同定した。

透過電子顕微鏡観察用試料は，押出方向と平行

に素材から切り出し，50µmの厚さまで機械的に研

磨した後，イオンミリングにより作製した。

Si粒径およびマトリックスの結晶粒径を画像解

析により求めた。Si粒径は光学顕微鏡観察に用い

た試料を走査電顕で観察し，その組織写真からSi

相を透明フィルムに写し取り，また，マトリック

スの結晶粒径はTEM組織写真から結晶粒界を写し

取り，それぞれ画像解析装置を用いて，円相当径

を求め，その1.74倍の値を平均粒径として評価し

た１１，１２）。

2．3 高温引張試験

油圧制御式材料試験機を用い，種々の試験温度

および歪速度で定速引張試験を行った。平行部長

さ5mm，直径φ4mmの形状に機械加工した丸棒引

張試験片を用いた。電気抵抗加熱炉を用いて試験

温度に昇温後，900s間保持してから引張試験を開

始した。

引張試験で得られた破面の形態を走査電子顕微

鏡により観察した。一部の試料については，引張

試験後の断面組織を透過電顕または走査電顕で観

察した。

3．結果と考察

3．1 引張試験温度の影響１３）

3．1．1 組織

光学顕微鏡で観察した基本組成合金素材の断面

組織をFig. 2に示す。粉末合金の組織は，丸みを帯

びた形状のSiが多数，ほぼ均一に分布していた。

また，透過電子顕微鏡により暗視野で観察したマ

トリックス部分の組織をFig. 3-a)に示す。マトリッ

クスの結晶粒形状は，ほぼ等軸粒であった。

3．1．2 破断伸びに及ぼす温度と歪速度の影響

引張試験前後の標点間距離の変化率を破断伸び

とし，破断伸びに及ぼす試験温度と初期歪速度の

影響をFig. 4に示す。400～500℃においては，破断

伸びは試験温度が高いほど大きくなった。この温

度範囲では，試験温度が高くなるほど歪速度の影

響が大きく，500℃の場合、10–2s–1付近で破断伸び

は著しく大きくなった。このように限られた歪速

度で破断伸びが著しく大きくなることは，超塑性

変形の特徴である。

試験温度を520℃とした場合には，500℃の場合

より1桁高い10–1s–1で破断伸びは最大となった。さ

らに，540℃とした場合には，いずれの歪速度にお

いても破断伸びは急激に低下した。

3．1．3 変形応力に及ぼす温度と歪速度の影響

各試料の引張試験における真応力－真歪曲線か

ら求めた真歪0.1における真応力を変形応力値とし

て試験温度および歪速度の影響をFig. 5に示す。変

形応力値は試験温度が高いほど小さくなった。ま

た，各試験温度においては，歪速度が高いほど変

形応力値は高くなった。

超塑性を含め，高温における拡散支配の定常変

形では，応力σと歪速度εの関係は，一般に次式で
記述できる１６）。

σ = Kε m ………………………………………(1)

ここで，Kとmは定数であり，mは歪速度感受性指

数と称されている。m値は，式(1)から

m = dlogσ / dlogε ………………………………(2)
となり，Fig. 5に示された曲線における接線の傾き

に相当する。

各試験温度における歪速度依存指数mの最大値

は，0.21 ( 400℃ )，0.28 ( 450℃ )，0.48 ( 500℃ )，
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Fig. 2 Optical micrograph of Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg
P/M alloy ( alloy A ).

.

.

.



92

豊田中央研究所 R&D レビュー　Vol. 32  No. 3  ( 1997. 9 )

Fig. 4 Effect of the testing temperature on elongation
as a function of the intial strain rate for Al-
17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M alloy.
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Fig. 5 Effect of the testing temperature on flow stress
as a function of the initial strain rate for Al-
17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M alloy.
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Fig. 3 TEM micrographs of P/M alloys, a) Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg, b) Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-2Fe, c) Al-17Si-
4.5Cu-0.5Mg-4Fe, d) Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-6Fe, e) Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-2Mm, f) Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg-
2Fe-2Mm.



0.48 ( 520℃ )と，400～500℃の温度範囲では，試

験温度が高くなるほど大きくなった。

一般に，変形が超塑性による場合には，歪速度

感受性指数m値は破断伸びの向上に対応した歪速

度で大きくなり，0.3<m<1.0となることが経験的に

知られている６）。したがって，試験温度500℃およ

び520℃において著しく大きな破断伸びが得られた

のは，超塑性が発現していたためと判断される。

3．1．4 高温引張試験後の破面

試験温度を500℃および520℃とした場合の破面

を，Fig. 6に示す。これらには，明瞭な破壊の起点

は認められなかった。また，大きな破断伸びが得

られているにもかかわらず，デインプルパターン

はあまり認められず，細かい空隙が多く生じる，

超塑性特有の粒界破断となっていた。

試験温度を520℃とした場合の破面 ( Fig. 6-b ) で

は，500℃の場合 ( Fig. 6-a ) と同様の特徴に加えて，

直径 0.2µm程度の太さのフィラメントが多数観察

された。このようなフィラメントは，液相が生じ

る温度で試験された金属基複合材料における超塑

性変形の場合にも報告されている１７）。また，同一

試料の別の視野 ( Fig. 6-c ) に認められるように，

フィラメントは主に結晶粒界またはその三重点に

相当するところから伸張していた。フィラメント

および結晶粒内の組成をEDXにより分析した結果，

フィラメントには粒内と比べてSiが5倍以上に濃化

していた。状態図によれば，Cuを4.5%，Mgを

0.5%含む場合，Siが多くなると固相線温度が低下

し，Siの固溶限以上では520℃においても液相が生

じる。破面におけるフィラメントは，結晶粒界ま

たはその三重点にSiが偏析し，固相線温度が低下

することによって微量の液相が生じ，それが破断

の際に瞬間的に伸張されることにより生成したも

のと推察される。

3．1．5 高温引張試験後の組織

高温引張試験後，破面から約5mmほど内部のマ

トリックス組織を透過電子顕微鏡で観察した結果

をFig. 7およびFig. 8に示す。試験温度を500℃，

歪速度を10–2s–1とした場合 ( Fig. 7 )，大きな伸びの

後にもかかわらず，ほぼ等軸粒形状の結晶粒が多
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Fig. 6 SEM fractgraphs of Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg
P/M alloy after tensile tests at a) 500℃ and b),
c) 520℃.

Fig. 7 TEM micrograph of alloy A, after tensile test
at 500℃ and at initial strain rate of 10–2s–1 ( a :
elongated grain, b : Si particle, c : smaller
grain ).



数認められた。これは，超塑性変形の一般的な現

象である。それとともに，引張方向に伸張された

比較的粗大な結晶粒もいくつか観察された。伸張

された結晶粒を含め，多くの結晶粒において，結

晶粒内に高密度の転位が含まれていた。さらに，

等軸粒形状の結晶粒の中には，微細なものも多数

あり，これらの結晶粒内には転位が少なかった。

試験温度を520℃，歪速度を10–1s–1とした場合に

も，ほぼ等軸粒形状のマトリックス結晶粒が多く，

高密度の転位を含むものも認められた。加えて，

Fig. 8に示すように，一部のマトリックス結晶粒界

にフィルム状の粒界相が観察された。この粒界相

と隣接する結晶粒内をEDXにより組成分析した結

果，粒界相には隣接する結晶粒内と比べて，Siが

濃化していた。したがって，この粒界相は，引張

試験破面のフィラメントと同様，結晶粒界にSiが

偏析し，固相線温度が下がることによって生じた

液相と考えられる。

この粒界相に隣接する結晶粒内には転位が存在

するが，粒界相の近傍では転位密度が低くなって

いた。Higashiらは，結晶粒界に微量の液相が生じ

ると，粒界すべりによる応力集中を緩和して破断

伸びが向上することを説明している１８～２０）。Fig. 8

において，液相の存在する結晶粒界に近づくほど

転位が少なくなっていることから，結晶粒界の液

相は粒内の転位を速やかに吸収し，結晶粒界での

転位の堆積を抑制する役割を果たしていると考え

られる。液相によるこのような応力集中の緩和は，

拡散あるいは転位の移動と消滅による緩和と比べ

て速やかに行われるため，超塑性の発現する見か

けの歪速度を高めることができる。

3．2 Si粒径の影響２１）

3．2．1 組織

光学顕微鏡で観察した4種類の基本組成合金の断

面組織をFig. 9に示す。いずれの組織とも，丸みを

帯びた形状のSiが均一に分布している。しかし，

その大きさは素材により異なり，素材Aが最も細

かく ( 平均粒径2.3µm )，素材B ( 2.9µm ), 素材C

( 3.4µm )，素材D ( 4.7µm ) の順に粗大化している。
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Fig. 9 Optical micrographs of Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M alloy prepared under various condituions as Fig. 1.
a) Alloy A, b) Alloy B, c) Alloy C, d) Alloy D.

Fig. 8 TEM micrograph of alloy A, after tensile test
at 520℃ and at initial strain rate of 10–2s–1.



素材Aの平均Si粒径が素材Bに比べて小さいのは，

素材Aを作製するのに用いた粉末が素材Bを作製す

るのに用いた粉末より細かいため，エアアトマイ

ズでの冷却速度が高く，したがって，急冷凝固の

効果が大きかったからである。素材CおよびDの平

均Si粒径が素材Bに比べて大きいのは，押出材を

480℃で加熱した際にSiが粗大化したためである。

最もSiの細かい素材Aと最も粗大な素材Dについ

て，透過電子顕微鏡により組織を観察した結果，

いずれもマトリックスの結晶粒形状はほぼ等軸粒

であり，画像処理により求めた平均結晶粒径はそ

れぞれ，3.3µm ( 素材A )，3.5µm ( 素材D ) と大差

はなかった。各素材の平均Si粒径は異なるが，い

ずれの素材にも熱間スエージ加工を施しているた

め，再結晶が生じてほぼ同様の粒径のマトリック

ス組織になったと考えられる。

3．2．2 高温引張試験

作製条件の異なる4種類の基本組成合金素材の試

験温度500℃における破断伸びを歪速度で整理して

Fig. 10に示す。Si粒径が異なるにもかかわらず，

破断伸びはいずれも歪速度10–2s–1において最も大

きくなった。超塑性変形は，粒界すべりにより変

形が進行するため，超塑性の発現する歪速度は結

晶粒径に強く影響されることが知られている６）。各

素材のマトリックスの結晶粒径はほぼ同じであり，

4種の粉末合金素材で超塑性の発現する歪速度が同

じであることから，本系合金の超塑性発現歪速度

は平均Si粒径にはほとんど依存しないことを示唆

している。

歪速度10–2s–1における破断伸びは，Siの最も微細

な素材Aが最も大きく，ついで素材B，C，Dの順

に小さくなった。これら破断伸びの値を平均Si粒

径で整理した結果をFig. 11に示す。破断伸びは平

均Si粒径に依存し，特に3.3µm程度より小さくなる

と，破断伸びが著しく大きくなることがわかる。

この3.3µmという数値は，基本組成合金の平均マト

リックス粒径とほぼ一致する。

3．2．3 高温引張試験後の組織

素材Aと素材Dにおける歪速度10–2s–1での引張試

験後の断面組織を走査電顕で観察した結果を

Fig. 12に示す。両者ともに断面のいたるところに

空隙が観察された。Siの微細な素材Aでは，空隙は

ほとんどマトリックスの領域内で生じていた。一

方，Siの粗大な素材Dでは，空隙はマトリックス領

域内だけではなく，Siとマトリックスとの境界に

おいても生じていた。

このことから，粗大なSiは粒界すべりの障害と

なりやすく，Siとマトリックスとの境界において，

95

豊田中央研究所 R&D レビュー　Vol. 32  No. 3  ( 1997. 9 )

10110 010 -110 -210 -3

100

-410

200

300

0

A
B
C
D

Alloy d Si

2.3µm
2.9µm
3.4µm
4.7µm

T = 773K

E
lo

ng
at

io
n 
  (
 %
 )
 

400
Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg

・
Initial strain rate, ε 0 / s –1

Fig. 10 Elongations at 773K as a function of initial
strain rate for Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M
alloys with different Si particle sizes.

200

300

400
Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg

T = 773K

2 3 4 5
Si  perticle diameter  / µm

ε = 1 × 10 –2s–1

E
lo

ng
at

io
n 

 (
 %

 )
 

・

Alloy A

Alloy B

Alloy C

Alloy D

Fig. 11 Plots of elongation against Si particle size for
Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg P/M alloys.



キャビテイが生じやすいため，破断伸びが低下し

たと考えられる。

歪速度10–2s–1での高温引張試験後，破面から約

5mmほど内部のマトリックス組織を透過電子顕微

鏡で観察した結果をFig. 13に示す。素材A ( Fig. 7 )

の場合と同様，Siの粗大な素材D ( Fig. 13 ) におい

ても，ほぼ等軸粒形状の結晶粒が多数認められ，

多くの結晶粒内には，高密度の転位が観察された。

ただし，いくつかの結晶粒はFig. 13-a)のように，

かなり粗大化していた。その一方，同一の透過電

顕試料にもかかわらず，Fig. 13-b)のように，微細

な結晶粒がかたまって観察される領域もあった。

結晶粒内の転位は多くの場合ほぼ均一であったが，

Fig. 13-c)のように，転位の再配列が進んでいる領

域も一部観察された。

結晶粒内で高密度の転位が生じるのは，マトリ

ックス中に硬度の高いSi粒子が多数分布した組織

であるため，引張変形中にSi粒子の周囲において，

局所的に歪が大きくなり，500～520℃という高温

中にもかかわらず，高密度の転位が形成されたも

のと考えられる。

冷間または温間加工された時効硬化型Al合金の

いくつかにおいて，高密度の転位組織を有したま

ま高温変形を加えることによって微細粒の形成と

超塑性変形が得られたとの報告がある２２，２３）。試験

後の組織 ( Fig.7，13 ) において観察された微細なほ

ぼ等軸粒形状の結晶粒も，もとの結晶粒内の転位

が堆積，再配列することによって形成した新しい

結晶粒と考えられる。すなわち，動的再結晶が変

形中に生じた可能性が高い。

このような動的再結晶が生じているならば，結

晶粒界すべりによって生じた応力集中は，転位の

移動および消滅で解消することができる。すなわ

ち，動的再結晶も付随調整機構の一つとなること

ができる。また，動的再結晶が生じることにより，

等軸粒の結晶粒組織を維持でき，超塑性変形が継
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Fig. 13 TEM micrographs of alloy D, after tensile test
at 773K and at initial strain rate of 10–2s–1.

Fig. 12 SEM micrographs of Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg
P/M alloys, a) alloy A and b) alloy D, after
tensile test at 773K and at initial strain rate of
10–2s–1.



続されやすくなる。

素材Aと素材Dの変形後の透過電顕組織を比較す

ると，素材Dの方がFig. 13-a)のようにより粗大化

した結晶粒が観察された。このことは，Si粒径の

粗大なほど，超塑性の発現する歪速度を大きく変

化させるほどではないが，マトリックスの結晶粒

粗大化を抑制する効果が小さいことを示唆してい

る。

3．3 Fe添加量の影響２１）

3．3．1 組織

各合金素材のX線回折の結果をTable 1にまとめ

て示す。Feを含む素材では，生じる化合物相の種

類は異なった。

Feを添加した合金においても，基本組成合金と

同様，光学顕微鏡で観察した断面組織には丸みを

帯びたSiが均一に分布していた。Feを添加した合

金においてはSi以外の化合物相も多く分布してお

り，Fe添加量が多くなるにしたがって，化合物相

の量は多くなっていた。

透過電子顕微鏡暗視野で観察したFe添加量の異

なる合金の組織をFig. 3-a), b), c)およびd)に示す。

Fe添加量が多くなると，多数の化合物相が観察さ

れたが，いずれの化合物相とも，Siより著しく粗

大なものはなく，形状はほぼ球状または塊状であ

った。また，マトリックス組織は，いずれの合金

ともほぼ等軸の結晶粒形状であった。Fe添加量が

多くなるほど結晶粒は微細となった。これは，Fe

添加量が多くなるにしたがい，化合物相が多くな

り，それらが熱間スエージ加工の際に生じた再結

晶粒の粗大化を抑制したためと考えられる。

3．3．2 高温引張試験

試験温度500℃での破断伸びと変形応力に及ぼす

Fe添加量の影響をFig. 14に示す。基本組成合金で

は，歪速度10–2s–1で超塑性が発現したが，Fe添加

量が多くなるにしたがって，破断伸びが最大とな

る歪速度は高くなり，6Fe合金では100s–1で発現し

た。しかし，各合金における破断伸びの最大値は，

Fe添加量とともに低下した。

いずれの合金においても歪速度が高いほど変形

応力値は高くなった。Fe添加量が多くなるほどm

値の大きくなる歪速度は高くなったが，m値の最

大値はいずれも約0.5とほぼ一定であった。

Fe添加量の異なる各合金のマトリックス結晶粒

径の逆数と破断伸びが最大となる歪速度の関係を

両対数でFig. 15に示す。これに示されたプロット

は直線で近似でき，その傾き ( 結晶粒度指数 ) は約

3であった。この結果は種々の組成およびプロセス
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の超塑性アルミニウム合金におけるマトリックス

結晶粒径の逆数と超塑性発現歪速度の関係２４）と一

致している。すなわち，Al-Si系粉末合金において

も，他のAl合金と同様に，超塑性の発現する歪速

度はマトリックスの結晶粒径に強く依存している

ことを示している。

各合金の破断伸びの最大値は，Fe添加量が多く

なるにしたがって低下した。この原因としては，

第一に，Fe添加量が多くなるにしたがって，マト

リックス中に分散する化合物相の量が増加し，超

塑性の主な変形機構である結晶粒界すべりを阻害

したためと考えられる。

Fe添加量が多くなるにしたがって，生じる化合

物相は変化する。しかし，いずれの化合物相とも，

Siより著しく粗大なものはなく，形状はほぼ球状

または塊状であるので，化合物相の種類が破断伸

びに対する影響は小さいと考えられる。

Fe添加量が異なる4種類の合金においては，Fe添

加量が多くなるほどマトリックス結晶粒径は小さ

くなったが，Siの大きさはほぼ同程度であった。

このために，マトリックス結晶粒径に対するSiの

相対的な粒径は大きくなり，結晶粒界すべりが阻

害されやすくなる。このことが，Fe添加量が多く

なるほど破断伸びが低下する第二の原因と考えら

れる。

3．4 希土類元素添加の影響２１）

3．4．1 組織

各合金素材のX線回折の結果 ( Table 1 )，ミッシ

ュメタルを添加した合金の素材では，いずれも

Al2(Si, Cu)2RE化合物相が認められた ( REはランタ

ノイドを示す )。

光学顕微鏡で観察したミッシュメタルを含む各

合金素材の断面組織は，Feを添加した合金と同様，

いずれの組織にも丸みを帯びたSiおよび化合物相

が均一に分布していた。

透過電子顕微鏡暗視野で観察した2Mm合金およ

び2Fe-2Mm合金の組織をFig. 3-e)とf)に示す。Mm

を添加した合金のマトリックスの結晶粒もほぼ等

軸粒形状であり，2Fe合金 ( Fig. 3-b) ) と比べてもさ

らに微細になっている。また，Mmを添加した合金

のマトリックス内には，2Fe合金の化合物相よりも

微細な化合物相が多数観察された。一般に，析出

粒子が結晶粒界を固着することによる再結晶粒の

粗大化抑制効果は，析出粒子径が小さいほど大き

いことが知られている２５）。2Fe合金よりミッシュ

メタルを添加した合金のマトリックスの結晶粒径

が小さいのは，Feを含む化合物相よりAl 2(S i ,

Cu)2RE化合物相が微細であり，熱間スエージ加工

の際に生じた再結晶粒の粗大化を抑制する効果が

大きいためと考えられる。

3．4．2 高温引張試験

試験温度500℃での破断伸びと変形応力に及ぼす

Mm添加の影響をFig. 16に示す。2Mm合金と2Mm-

2Fe合金では，基本組成や2Fe合金より高い100s–1の

歪速度で超塑性が発現した。2Mm合金を2Fe合金

と比較すると，添加元素をFeからMmに変えるこ

とにより，同じ2%の添加で，ほぼ同じ程度の破断

伸びが1桁高い歪速度で得られたことになる。

Mmと共にFeを添加 ( 2Mm-2Fe合金 ) しても，超

塑性が発現する歪速度を高めることはできず，

2Mm合金より破断伸びは低下した。

ミッシュメタルを添加した合金においても，歪

速度が高いほど変形応力値は高くなり，m値の最

大値は約0.5であった。ミッシュメタルを添加した

合金では，m値が最大となる歪速度は100s–1から

101s–1であり，基本組成合金や2Fe合金よりも高か

った。
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4．まとめ

Al-Si系粉末合金には，マトリックス中にSiおよ

び組成に応じて化合物相が存在する。組織観察の

結果，Siおよびいずれの化合物相とも，形状はほ

ぼ球状または塊状であり，これらの分布はほぼ均

一であった。また，いずれの合金組成においても

m値の最大値が約0.5であったことから，本実験の

範囲では，いずれの合金においても，ほぼ同じ変

形機構で超塑性が生じていると考えられる。

本系粉末合金の超塑性破断伸びに及ぼすSiおよ

び各化合物相の影響をそれらの粒径で整理してFig.

17にまとめた。Si，Feを含む化合物相およびMm

を含む化合物相はそれぞれFig. 17に示すオーダー

の粒径で存在している。破断伸びに及ぼすSi粒径

の結果に示されるように，粗大な相ほど，粒界す

べりを阻害しやすいため，超塑性での破断伸びを

低下させる。逆に，Mmを含む化合物相のように，

微細な相ほど粒界すべりを阻害しにくく，また，

マトリックス結晶粒の粗大化を抑制する効果が大

きいため，超塑性での破断伸びが大きくなりやす

い。また，マトリックス粒径が小さくなることは，

超塑性発現の歪速度を高めることになる。

すなわち，なるべく微細な粒子が分散すること

は，超塑性を得るためには有利である。分散する

粒子を微細になるように組織制御を行うことは，

Al-Si系の超塑性粉末合金を開発するための重要な

指針と言える。

最後に，本研究を行うにあたり，分析・計測部，

広瀬美治氏，佐藤敏一氏 ( 現特別研究室 ) に協力頂

きました。
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