
 

 

博士論文 

 

 

マグネシウム合金の成形性向上 

メカニズムに対する実験および 

計算工学的検討 
 

 

Experimental and Computational Investigations 

into the Mechanism of Formability 

Improvement of Magnesium Alloys 
 

 

 

 

2024 年 

 

 

松岡 佑亮 

  



目次 

1. 緒言 ······························································································································· 1 

   1.1. はじめに ··············································································································· 1 

   1.2. マグネシウム合金 ································································································· 3 

      1.2.1. Mg および Mg 合金 ······················································································ 3 

      1.2.2. 集合組織と成形性 ························································································ 6 

   1.3. 粒界偏析と Solute-drag 効果 ················································································ 9 

      1.3.1. 粒界偏析 ······································································································· 9 

      1.3.2. Solute-drag 効果 ··························································································· 9 

   1.4. 本論文の構成 ······································································································ 11 

   1.5. 参考文献 ············································································································· 12 

2. 計算理論 ······················································································································ 16 

   2.1. Visco-plastic self-consistent モデル ···································································· 16 

      2.1.1. 粘塑性構成式とセルフコンシステントモデル ·········································· 16 

      2.1.2. 変形モードとしきい応力 ··········································································· 18 

   2.2. CALPHAD 法 ····································································································· 21 

      2.2.1. Hillert の粒界相モデルによる粒界偏析計算 ·············································· 22 

      2.2.2. 共偏析指数 ································································································· 25 

   2.3. フェーズフィールド法 ······················································································· 27 

      2.3.1. 秩序変数 ····································································································· 28 

      2.3.2. ギブスエネルギー ······················································································ 29 

      2.3.4. 発展方程式と Solute drag 評価 ·································································· 30 

   2.4. 参考文献 ············································································································· 32 

3. 塑性変形シミュレーションを活用した AZ31B 押出材の温間域での圧縮変形解析 ·· 35 

   3.1. 緒言····················································································································· 35 

   3.2. 実験・計算方法 ·································································································· 37 

      3.2.1. 実験方法・材料 ·························································································· 37 

      3.2.2. 計算方法 ····································································································· 37 

   3.3. 結果····················································································································· 38 

      3.3.1. 変形前組織と圧縮曲線 ··············································································· 39 



      3.3.3. 変形後組織の観察 ······················································································ 42 

      3.3.4. VPSC シミュレーションと計算結果の妥当性の検証 ································ 45 

   3.4. 考察····················································································································· 53 

      3.4.1. 圧縮方向と変形メカニズムの関係 ···························································· 53 

      3.4.2. 圧縮温度と変形メカニズムの関係 ···························································· 56 

      3.4.3. 推定されたパラメータの一意性と解析結果の信頼性 ······························· 57 

   3.5. 結言····················································································································· 64 

   3.6. 参考文献 ············································································································· 65 

4. 塑性変形シミュレーションを活用した希薄 Mg-Zn-Ca 合金の集合組織・力学特性解

析 ····································································································································· 69 

   4.1. 緒言····················································································································· 69 

   4.2. 実験・計算方法 ·································································································· 71 

      4.2.1. 実験方法・材料 ·························································································· 71 

      4.2.2. 計算方法 ····································································································· 71 

   4.3. 結果····················································································································· 73 

      4.3.1. 機械的特性 ································································································· 73 

      4.3.2. 集合組織・組織 ·························································································· 76 

      4.3.3. VPSC シミュレーション ············································································ 82 

   4.4. 考察····················································································································· 86 

      4.4.1. Zn 添加量と各変形モードの関係 ······························································· 86 

      4.4.2. Zn 添加量と集合組織の関係 ······································································ 89 

   4.5. 結言····················································································································· 92 

   4.6. 参考文献 ············································································································· 93 

5. CALPHAD 法とフェーズフィールド法による多成分マグネシウム合金の Solute drag ・

共偏析解析 ······················································································································· 98 

   5.1. 緒言····················································································································· 98 

   5.2. 計算方法 ··········································································································· 101 

      5.2.1. PF シミュレーション ··············································································· 101 

      5.2.2. 共偏析指数 ······························································································· 102 

   5.3. 結果··················································································································· 103 

      5.3.1. Mg-Zn 合金における Solute drag ····························································· 103 



      5.3.2. Mg-Zn-Ca 合金における Solute drag ······················································· 104 

      5.3.3. Mg-Al-Zn 合金における Solute drag ························································ 105 

      5.3.4. 粒界拡散の影響 ························································································ 106 

   5.4. 考察··················································································································· 110 

      5.4.1. 共偏析と競合偏析 ···················································································· 110 

      5.4.2. Mg 合金の集合組織弱化 ··········································································· 113 

   5.5. 結言··················································································································· 116 

   5.6. 附録 共偏析傾向と熱力学パラメータ ···························································· 117 

   5.7. 参考文献 ··········································································································· 119 

6. 結言 ··························································································································· 126 

   6.1. 総括··················································································································· 126 

   6.2. 参考文献 ··········································································································· 131 

7. 発表論文 ···················································································································· 132 

8. 謝辞 ··························································································································· 134 



1 

 

1 章 

緒言 

 

1.1 はじめに 

材料は、「ものを形作るもの」として、現代社会においてなくては欠かすことができ

ないものとなっている。現代社会においては、プラスチック、セラミック、ゴム、ガラ

スなど様々な材料が用途に応じて使い分けられている。その中でも、金属材料が社会に

おいて果たす役割は非常に大きく、優れた強度や靭性、加工性を活かして、橋梁などの

大型の用途から、鉄道・自動車などの車体、また、PC やスマートフォンの筐体のよう

な比較的小型の用途まで幅広く利用されている。金属材料がここまで幅広い用途に利用

されるのは、合金の種類や加工プロセスを変えることで特性を細かく調整でき、種々の

用途それぞれに適した所望の特性を得ることができるという点による部分が大きいと

思われる。この金属材料の変幻自在さは、材料の特性（強度、靭性、加工性等）がその

ミクロな構造である材料組織に依存するという事実と密接に関連している。 

材料組織とは、材料のミクロな構造のことを指し、例えば金属材料では結晶粒径、析

出物の種類やサイズ、また、粒界の特性など、様々な材料組織に関わる因子が特性に影

響を与えることが知られている。金属材料（合金）の材料組織について重要な事実の一

つに、材料組織は合金の組成だけでなく、それを加工するプロセスにも依存するといっ

た点が挙げられる。これは、材料特性が材料組織に依存するという点と併せて、同じ組

成の合金でも加工プロセスによって異なる特性を示すことを意味している。つまり、金

属材料開発を行う上では、合金組成とプロセスの両方を同時に最適化することが不可欠

であり、その組み合わせはまさに無限にも近い数が存在することとなる。 

この組み合わせの数の膨大さは、金属材料をデザインする上での高い自由度を意味す

るのと同時に、所望の特性を得るための最適な組成、プロセス条件探索の困難さも意味

する。例えば、その組み合わせの膨大さに起因して、ある用途への材料について所望の

特性を得るために組成やプロセスの条件全てを網羅的に探索することは、通常、非現実

的である事が多い。このため、良好な特性を有する材料を効率的に開発するためには、

材料特性発現のメカニズムの正確な理解と、それに基づく明確な材料開発指針の策定が

重要である。そのような意味では、これまでの材料開発、研究の流れは現象の理解（材

料特性発現メカニズムの解明）とそれに基づく探索の繰り返しであったと言っても過言
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ではない。 

従来、このプロセスは主に実験および理論的解析をベースに行われてきた。しかし、

材料へのニーズが多様化し、材料開発のサイクルがますます高速化する現代社会におい

ては、実験的なアプローチのみによってこのサイクルを維持することは容易ではない。

このため、近年においては材料の研究開発には実験および理論的アプローチに加え、数

値計算のアプローチを組み合わせて行われることも多い。例えば、材料分野においては

第一原理計算[1,2]や分子動力学法[2]、フェーズフィールド法[3–5]や有限要素法[6]な

どの計算手法が利用されており、効率的な材料探索やシミュレーションに基づく材料特

性発現メカニズムの解明などに貢献している。また、第一原理計算を始めとした原子論

に基づく実験データによらない計算解析からは、従来の実験をベースにした研究では得

ることの難しい様々な知見を得ることができ、現象・メカニズムの理解に極めて有用で

ある一方、現代の技術では広範な空間スケールに渡る材料における各種現象の全てを、

原子論からボトムアップ的に記述することはできない。 

これらの点を踏まえると、材料開発のサイクルが高速化する現代社会において最先端

の材料研究を行い続けるには、実験によるアプローチと計算のアプローチ別々に用いる

だけではなく、計算を用いて実験データから最大限の情報を取り出したり、実験データ

に基づいて蓄積されてきたデータベースから計算によって有用な知見を取り出すなど、

実験によって得られるデータと計算による解析を組み合わせたトップダウン的な解析

アプローチが重要な役割を果たすと考えられる。 

本論文では、その軽量性から様々な用途への利用が期待されつつも、その多くの用途

が成形性の低さによって制限されているマグネシウム(Mg)合金を対象に、計算と実験

を組み合わせた解析によって成形性の改善メカニズムを検討する。具体的には、Mg 合

金の成形性に影響を与えるとされている加工温度と合金組成に着目し、塑性変形シミュ

レーションを用いた実験データ解析を行うことによって成形性と密接に関係する塑性

変形メカニズムを調査した。さらに、合金組成の最適化による成形性改善と密接な関係

を有する Mg 合金の集合組織に関して、計算機シミュレーションを用いて合金組成と集

合組織形成の関係を調査した。 
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1.2 マグネシウム合金 

1.2.1 Mg および Mg 合金 

マグネシウム(Mg)は原子番号 12 のアルカリ土類元素であり、常温、常圧では六方最

密充填構造(Hexagonal close-packed; HCP)をとる(Fig. 1-2-1)。現代において Mg は様々

な用途（Al 合金への添加剤、クロール法による Ti 精錬での還元剤など）に利用されて

いるが、その中の一つに Mg をベースとした構造材（Mg 基合金）としての利用がある。 

構造材として見た際の Mg の特徴は何と言ってもその軽量性であり、比重にして 1.7 

g/cm3 という非常に低い値を有している[7]。この値は鉄の 7.9 g/cm3 と比べて 1/4 以

下、また一般に軽量性に優れるとされるアルミニウムの 2.7 g/cm3 と比べても 2/3 以下

であり、Mg は実用金属中最軽量の金属元素と言われている。このため、Mg 合金は軽

量性が必要とされる様々な用途、例えば、スマートフォン、ノートパソコン等の電子機

器筐体や自転車、車椅子等のフレーム、さらには航空機の各種部品等に使用され、製品

の重量低減に貢献している[8]。また、Mg は熱伝導性[9]や制振性[10]にも優れている

ことが知られている。これらの特性は電子機器筐体の放熱性や自転車・車椅子フレーム

の振動吸収性能の向上に有利であり、良好な熱伝導性や制振性が必要とされる用途にお

いて魅力的な材料となっている。特に、環境保全の観点から二酸化炭素の排出量削減が

重視される現代においては、Mg 合金の優れた軽量性は自動車・鉄道の燃費向上にも有

用であり、Mg 合金は産業においてますますその存在感を増していくことが期待される。 

Mg は地殻中に 8 番目に多く存在する元素であり、資源の枯渇の懸念が少ないことも

魅力の一つである。現在、Mg の精錬は主にピジョン法と呼ばれる熱還元法によって行

われている[11]。この精錬法は、原料であるドロマイト(CaMg(CO3)2)を焼成後、フェ

ロシリコン(Fe-Si)粉末を混合して真空容器中で加熱することによってフェロシリコン

中に含まれる Si によって Mg が還元され、真空容器中の低温部に Mg 蒸気が凝縮して

金属 Mg が得られるというものである。また、Mg は海水中の資源量としては Na に続

いて 2 番目に多く、地球の海水中におよそ 1800 兆トン存在するとされている。この点

に注目し、海水から”にがり” （化化マグネシウム）を抽出し、溶融化電解によって金属

Mg を得る方法も存在する[11]。この方法は精錬コストの問題からピジョン法に比べる

と産業規模は小さいものの、現在でも活発に研究が続けられている。今後技術開発が進

展し、低コストで電解精錬が行われるようになれば、海水中の無尽蔵とも言える Mg を

利用できることとなり、鉱産資源の少ない日本にとっても非常に有望な構造材料となる

はずである。 
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他の多くの金属元素と同様、Mg も純粋な状態で利用されることは少なく、通常は何

らかの他元素を添加し、合金化した状態で利用される。一般に、市場に出回る Mg 合金

は組成の判別が容易となるよう、ASTM 規格に基づいて合金添加元素の量と種類に応

じた命名がなされる[12]。この命名規則は前半にアルファベットで主要添加元素を表し、

後半にそれぞれの元素の質量%を続けるというものである。添加元素と対応するアルフ

ァベットの一覧は以下の通りである。 

 

A: Al, C: Cu, E: 希土類元素, J: Sr, K: Zr, M: Mn, Q: Ag, S: Si, W: Y, X: Ca, Z: Zn 

 

展伸材用の合金としては、Mg は主に Al や Zn と合金化され、強度や耐食性を向上させ

ることが多い。中でも 3 wt.%の Al と 1 wt.%の Zn を添加した AZ31 はある程度の加工

性と高い強度を両立した合金として、幅広い用途に用いられている。 

しかし、Mg 合金はその優れた軽量性・熱伝導性・制振性にも関わらず、多くの用途

で既存の材料を置き換えるには至っていない。これは、Mg 合金が抱えるいくつかの課

題に起因するものである。以下でこの課題について簡単に説明する。 

Mg および Mg 合金の抱える問題としてまず挙げられるのが低い成形性である[13]。

これについては、本論文の主題でもあり、次項で詳しく説明するため、ここでは割愛す

る。 

Mg の抱える問題として次に挙げられるのは燃焼性である。純粋な Mg は空気中で加

熱すると白くまばゆい光を発しながら激しく燃焼する。これは合金化した場合でも同様

であり、例えば AZ91 は、空気中では 400~500 ℃程度で発火する[14]。このような性

質は、自動車や鉄道の車体として用いる場合、事故が発生した場合の安全性の観点から

問題であり、難燃性 Mg 合金の開発が進められてきた。代表的なものは一般の Mg 合金

に Ca を添加した合金であり、Ca の酸化被膜が Mg の燃焼を阻害することで発火点を

1000 ℃程度まで大幅に引き上げることに成功している。最近では、このアプローチで

燃焼性の課題を解決した複数種類の Ca 含有合金を組み合わせた高速鉄道車両部分構体

の試作も行われており、実用化されれば車体の大幅な軽量化が期待できる。 

Mg の耐食性に関しては、他の多くの構造材料と比較してもあまり良いとは言えず、

改善に向けてコーティングや塗装、表面処理を初めとした様々な技術開発が行われてい

る[15]。Mg の低い耐食性は主に Mg の高いイオン化傾向に起因している。以下に代表

的な金属のイオン化傾向列を示す。Mg は K、Ca、Na に次いで 4 番目に高いイオン化
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傾向を有しており、非常に化学的な活性の高い金属であることがうかがえる。 

 

(高) K > Ca > Na > Mg > Al > Mn > Zn > Cr > Fe > Cd > Co > Ni > Sn > Pb > (H) 

> Cu > Hg > Ag > Au （低） 

 

このような高い化学的活性は、効率的な化学電池の負極[16]や生体内分解材料[17]とし

ての有効利用という正の側面にも繋がるものの、構造材料として使用する際はやはり高

いイオン化傾向に起因する低い耐腐食性という、負の側面が問題となることが多い。Mg

が他の多くの金属元素に比べて卑な金属であることは Mg 単体での低い耐食性という

問題に加え、他の金属元素と接合した際に著しいガルバニック腐食を生じるという問題

も引き起こす[18]。特に、複数の材料を要求される特性に応じて使い分けるマルチマテ

リアル化[19]が進展する現代において、Mg 合金には Al を初めとした他金属との接合

の需要も多く、ガルバニック腐食を防止、抑制するための合金開発や表面処理技術の研

究も活発に行われている。 

 

 

Fig. 1-2-1 Schematic illustration of hexagonal close-packed structure. 
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1.2.2 集合組織と成形性 

前項で少し触れたように、Mg 合金の抱える主な課題の一つに、展伸材の低い成形性

が挙げられる。この問題は、Mg の結晶単位での塑性異方性が大きいこと、および、Mg

圧延板材、押出材で形成される強い底面集合組織という 2 つの要因が組み合わさること

で発現する[13]。以下では、この 2 つの要因それぞれについて説明する。 

まず、Mg の結晶単位での塑性異方性の大きさの問題であるが、この問題は、Mg が

六方最密充填構造(Hexagonal close-packed; HCP)を有することに起因する。多くの面

心立方構造(Face-centered cubic; FCC)や体心立方構造(Body-centered cubic; BCC)を有

する金属と異なり、HCP 構造ではその結晶構造の対称性の低さから活動すべり系が制

限される。主すべり系は金属ごとに異なるが、Mg および Mg 合金では底面<a>すべり

（Fig. 1-2-2 (a)）が主な活動すべり系となることが知られている。しかし、底面<a>す

べりでは独立なすべり系が 2 つしか存在せず、これだけは金属材料の任意の変形には 5

つ の 独 立 な すべり 系 が 必 要 であ ると いう フ ォン ・ミ ーゼ ス の 条 件 (von-Mises’s 

condition)[20]を満たすことができない。このため、Mg および Mg 合金の任意変形に

は底面<a>すべり以外の変形メカニズム、例えば、非底面すべり系（例: 柱面<a>すべ

り（Fig. 1-2-2 (b)）、錐面<c+a>すべり（Fig. 1-2-2 (c)））や引張双晶（Fig. 1-2-2 (d)）

を始めとした双晶変形の活動が必要となる。しかし、室温での非底面すべりの臨界分解

せん断応力(Critical resolved shear stress; CRSS)は底面すべりのそれに比べて非常に大

きく、また、双晶変形が担うことのできるひずみ量も限られるため、必然的に Mg は結

晶単位での強い塑性異方性を有するという問題を抱えることになる[21]。 

次に、集合組織に関しては、圧延板材、押出材それぞれで圧延/押出後の焼鈍におい

て特徴的な底面集合組織を形成することが知られている[13,22]。それぞれ、合金ごと

の差もあるものの、一般に普及している Mg 合金に関しては、圧延板材では HCP の c

軸方向が板厚方向(Normal direction; ND)に向いた底面集合組織が、押出材では HCP

の c 軸方向が押出方向(Extrusion direction; ED)と垂直な方向に配向した底面集合組織

が生じることが知られている。上で述べたとおり、Mg および Mg 合金には結晶単位で

の強い塑性異方性が存在するため、強い底面集合組織が形成した板材、押出材では、材

料全体で強い塑性異方性を有することとなり、底面<a>すべりが活発に活動しない方向

への変形が難しくなる。この問題は特に圧延板材で大きな問題となっており、プレス成

形による複雑な形状への加工を難しくしている。この欠点は Mg 合金の利用の拡大を図

る上で致命的であり、現在までにいくつかの解決策が考案されてきた。これまでに考案
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されてきた解決策は、2 種類のアプローチに大別される。 

1 つ目は加工温度の上昇である[21]。上で説明したとおり、Mg 合金の室温での活動

すべり系は底面<a>すべりに限定されるが、より高温（200 ℃~）で加工を行えば、柱面

<a>すべりや錐面<c+a>すべりといった非底面すべり系が活動することができるよう

になり、成形性が向上する。しかし、この手法は加工の際に材料を加熱する必要がある

ことから、生産性や加工コストの観点から不利になることが多く、特に省エネルギー化

の重要性が叫ばれる今日においては、150 ℃以下の準温間域や、究極的には室温での加

工を行えるようにするのが望ましい。 

2 つ目のアプローチは圧延板材、押出材で形成する集合組織の弱化（結晶方位のラン

ダム化）によるものである。このアプローチは、さらに圧延プロセスの工夫と、新たな

合金の開発という 2 つの区分に分けることができる。 

圧延プロセスの工夫によるアプローチに関しては、圧延時のプロセス条件（圧延温度、

圧下率等）を通常のものから変更し、強い底面集合組織の形成を抑制するというもので

ある。これまでに、通常よりも高い温度で圧延を行う高温圧延[23]や、上下のロールで

異なる周速度を用いる異周速圧延[24]、上下のロールの角度を変えて配置するクロス圧

延[25]などが集合組織の弱化に有効であることが報告されている。 

もう一方の新たな合金開発のアプローチに関しては、Mg に特定の合金添加元素を添

加することで底面集合組織が弱化し、板材全体での塑性異方性が低減されることによっ

て成形性が向上するといったものである。これまでに、Mg に希土類元素(Rare earth; 

RE)を添加した Mg-RE 系合金や、Mg に Zn と Ca を添加した Mg-Zn-Ca 系合金などが

弱化された底面集合組織を有することが報告されている。特に、Mg-Zn-Ca 合金は構成

元素がいずれも比較的安価であるにも関わらず低い集合組織強度と良好な室温成形性

を示すことから大きな期待が寄せられている合金である。 
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Fig. 1-2-2 Major slip and twinning systems in Mg. 
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1.3 粒界偏析と Solute-drag 効果 

1.3.1 粒界偏析 

粒界偏析とは、その名の通り合金中で特定の元素が粒界に偏析する現象である。粒界

は、材料全体に占める割合としてはごく僅かではあるものの、材料全体としての特性に

非常に大きな影響を及ぼすことが知られている。例えば、低合金鋼の低温焼戻し中に生

じる P や S などの不純物元素の粒界偏析は低温焼戻し脆性の原因となることが知られ

ており、他に Ni 鋼材での S 偏析は粒界割れの原因となることが知られている[26]。一

方で、Ni 基超合金ではクリープ強度向上のために粒界強化元素として C や B、Zr など

が添加されることも多く[27]、粒界偏析は材料や状況によって材料特性の向上にも低下

にも寄与すると考えられている。 

粒界偏析はその空間的スケールが 1 原子層~数 nm と非常に小さく、長らく定量的な

実験的観察が不可能であった。しかし、近年、3 次元アトムプローブ等の先進的なミク

ロ観察技術の発展により粒界の組成の正確な測定が可能となった[28]。これによって材

料中の諸現象と粒界偏析の関係が実験的に明らかにされるとともに、それまでに培われ

てきた数値予測モデルによる予測の定量的な検証も可能となった。例えば、舟本らは

Hillert の粒界相モデル[29]と熱力学データベース[30]を組み合わせて用いることで、材

料内に存在する析出相の存在を考慮しつつ多元系の合金の粒界組成の定量予測が可能

であることを示している[31]。このように、粒界偏析に関しては近年のミクロ観察技術

の発展に後押しされて実験および計算の両側面から活発な研究が行われている。 

 

1.3.2 Solute-drag 効果 

粒界偏析が関わる材料中の現象の一つに Solute-drag 効果[32]がある。これは、再結

晶や粒成長等による粒界の移動に伴って粒界が偏析した溶質原子を引きずって移動し、

この際に粒界が溶質から抵抗力を受ける現象である。Mg 合金に関しては、前節で述べ

た集合組織弱化のメカニズムの一つとして Solute-drag 効果が関係するものが提唱され

ている[33]。この説は Solute-drag 効果によって再結晶中に底面集合組織を形成する結

晶粒の優先成長が抑制され、結果的に Mg 合金の強い底面集合組織が弱化されるという

ものである。この説に関して、Robson[34]は二元系合金における粒界偏析と Solute-drag

効果の理論解析で、集合組織弱化効果を有することで知られる RE 元素は、他の合金元

素(Al、Zn 等)に比べて強い Solute-drag 効果を生じることを示している。しかし、集合

組織の弱化が見られる合金系のうちの多くを占めるのは Mg-Zn-Ca を始めとした 3 つ
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以上の元素からなる多元系合金であり、それにもかかわらず多元系合金における

Solute-drag 効果と集合組織弱化を詳細に調査した事例は存在しない。 
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1.4 本論文の構成 

HCP 構造に起因した Mg の強い塑性異方性は、Mg 合金の低い成形性をもたらす原

因となっており、その成形性の改善は Mg 合金のさらなる普及を図る上で、避けては通

れない喫緊の課題である。一方で、この異方性は、結晶配向を完全に制御することがで

きれば、強度/延性バランスの所望の方向への自在な配分が可能になる等、構造材料と

しての新たな強みとなる可能性も秘めている。実際に、自然界においては、木材や生物

の骨など材料特性の異方性をうまく活かし、材料全体として優れた特性を発現する例も

多く存在する。また、CFRP を始めとした各種複合材料など、異方性を容易にコントロ

ールできる材料においては、すでに利用に際して、その異方性を考慮した製品設計がな

されている。これらを踏まえると、Mg 合金展伸材に関しても、その異方性を所望の形

に制御することが可能であれば、材料としての価値の向上に大きく資することが予測さ

れる。このためには、Mg 合金における集合組織制御技術の高度化、およびそのための

Mg 合金における集合組織発現メカニズムと成形性を始めとした各種力学特性の正確な

理解が不可欠であると考えられる。これを踏まえて、本研究では以下に示す 3~5 章の研

究を行った。2 章では以下の研究で用いた計算理論について説明する。3 章では実用合

金である AZ31B の押出材の圧縮変形について、比較的成形性の低い室温から成形性が

向上する高温の遷移域である準温間域 （~150 ℃）における各すべり系、および引張双

晶の活動度を調査した結果を示す。4 章では、Zn と Ca の共添加により高い成形性が発

現することが知られている Mg-Zn-Ca 系合金について、Mg-xZn-0.1Ca (wt.%)合金の

Zn 希薄域における Zn 添加量と成形性、力学特性の関係を解析することで Zn が成形性

向上に対して果たす役目を調査した結果を示す。5 章では、Mg 合金展伸材の集合組織

弱化のメカニズムの一つとして提唱されている溶質引きずり （Solute-drag）効果に着目

し、Mg-Zn-Ca 合金と Mg-Al-Zn(AZ 系)合金の Solute-drag 効果を評価することで、特

定の合金元素の組み合わせが集合組織弱化に寄与するメカニズムを明らかにするとと

もに、本計算に基づく易成形性 Mg 合金の新たな開発指針を提案する。最後に、6 章で

は 3~5 章で得られた結果に対するまとめを示す。 
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2 章 

計算理論 

 

2.1Visco-plastic self-consistent モデル 

Mg は結晶単位での塑性異方性が非常に大きく[1]、多結晶体の塑性変形を計算する

場合でも個々の結晶粒の方位を考慮することが必要となる。また、Mgで最も活動しや

すい底面<a>すべりに関しては独立なすべり系が 2つしか存在せず、任意の塑性変形に

必要な独立な変形モードの数である 5 を下回っている[2]。このため Mg の塑性変形に

おいては底面<a>すべり以外の複数のすべり系・双晶変形も活動し、Mg 合金の塑性変

形挙動を正しく計算するには、これらを考慮する必要がある。また、これらの変形モー

ドの活動に伴い、多結晶中では結晶粒の方位回転が生じる。この方位回転に関しても、

個々の変形モードの分解せん断応力を変化させるため、加工硬化を始めとした変形中の

動的な塑性変形挙動を正しく計算するためにはこれらを考慮する必要がある。上記のよ

うな背景を考えると、Mg合金の塑性変形において考慮の必要がある事柄（複複数の変形

モードの活動、結晶方位の影響、変形モードの活動による方位回転）は多岐にわたり、

正確な塑性変形挙動の再現のためには複雑な計算が必要となる。 

このような背景もあり、EBSDなどで観察した多結晶粒場自体に対して結晶粒の配置

を考慮した計算（複いわゆる、full-field な計算）を行うことは計算コストが高く、何らか

の近似を利用したアプローチが取られることが多い[3]。このような多結晶体における

結晶塑性シミュレーションの中で最も原始的なものは、それぞれTaylor モデルと Sachs

モデルであろう。それぞれ、個々の結晶粒のひずみと応力が試料全体の平均（複媒質）と

等しいとおく仮定に基づくモデルであり、それぞれその物理的な描像から結晶粒とその

周囲の媒質との拘束が「軟らかい」場合と「硬い」場合の極限に対応する。現実の現象

での応力、ひずみ分配はこの中間であり、結晶粒の方位などに依存して結晶粒の応力、

ひずみのいずれも媒質とは異なった値を取る。本研究で用いる Visco-plastic（ Self-

consistent（複VPSC）モデルはこの部分に関して Eshelby の等価介在物理論を用いること

でTaylor、Sachs モデルよりもより現実に近い結晶粒-媒質相互作用を記述している[4]。 

 

2.1.1 粘塑性構成式とセルフコンシステントモデル 

VPSCの”VP”は Visco-plastic、つまり粘塑性を表す。これは、ある変形モードへの分
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解せん断応力(Resolved（shear（stress;（RSS)が臨界分解せん断応力(Critical（resolved（shear（

stress;（CRSS)を超えたらその変形モードが活動するという塑性変形の微視的な振る舞

いを、粘塑性型の式としてすべり速度に依存する形式で定式化していることに由来する。

以下にVPSCにおける各結晶粒の偏差ひずみ速度 ij が従う構成式を示す[4–6]。 

 

 
0

n
S

S S S kl kl
ij ij ij S

S S

m
m m


  



 
= =  

 
   (2-1-1) 

 

ここで、 Sm はすべり系 S のすべり面法線ベクトル S

in とすべり方向ベクトル S

ib を用いて

0.5( )S S S S S

ij i j j im n b n b= + で表されるシュミットテンソル、 S はせん断速度、
0 は規格化定

数、は偏差応力、 S はしきい応力、nはひずみ速度感受性を表す指数である。この式

は結晶粒全体での偏差ひずみ速度 ij （が各変形モードの活動 S （に伴うひずみ速度の和と

して表されることを意味している。また、通常計算に用いる 1n の条件では、各変形モ

ードの活動 S （複せん断ひずみ速度）は変形モードの分解せん断応力が各変形モードのし

きい応力 S を上回ると急激に増大し、RSS>CRSS の場合に変形モードが活動するとい

う挙動がひずみ速度に依存した形式で表現された式であることがわかる。 

VPSC の後半部分、”SC”の部分は、Self（ consistent、つまり自己無撞着形式の定式化

がなされていることに由来する。上で説明したとおり、VPSCモデルでは結晶粒とその

周囲の媒質が異なった応力/ひずみを取ることを許容する。具体的には、VPSC モデル

では、結晶粒の形状を回転楕円体で近似することによって、媒質複平均場）と結晶粒の

ひずみ速度を Eshelby の等価介在物理論を用いて結びつける。ここで重要なのは、媒質

のひずみが求まれば Eshelby の等価介在物理論に基づいた一連の手続きによって結晶

粒中のひずみ速度が求まるという点である。しかし、媒質とは試料全体の平均を指し、

媒質のひずみ速度は個々の結晶粒のひずみ速度の複体積率による重み付き）平均と一致

する必要がある（複Fig.（2-1-1 参照）。つまり、結晶粒のひずみ速度を求めるのに必要な媒

質のひずみ速度は、結晶粒のひずみ速度から決定されるということになる。このような

関係はセルフコンシステントと呼ばれ、VPSCシミュレーションでは収束計算を用いて

この関係を満たした条件で計算を行っている。 
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Fig.（2-1-1（Schematic（illustration（of（self-consistent（formulation.（  

 

2.1.2 変形モードとしきい応力 

VPSCシミュレーションにおいて、各変形モードのしきい応力の記述には何種類かの

とり方がある。その中でMgに関する研究でよく用いられるのは以下の Voce 硬化型の

形式である。 

 

 ( ) 0
0 1 1

1

1 exp
S

S S S S

S


   



  
= + +  − −  

  

 (2-1-2) 

 

ここで、は粒内に蓄積されたひずみ、 S S

0 0, ,  および S

1 はそれぞれ初期しきい応力、初

期硬化率、および硬化率の飽和値であり、 S S

0 1 + は高ひずみ域での S( )  の接線の切片

である（複Fig.（2-1-2）。この式から明らかな通り、一つの変形モードの記述には 4つのパ

ラメータ複 S S S S

0 1 0 1, , ,    ）が必要とされる。また、多くの VPSC シミュレーションを用

いた Mg 合金の解析で解析対象とされる小～中程度の変形複～30（%）で主に活動する

変形モードは底面<a>すべり、柱面<a>すべり、錐面<c+a>すべり、引張双晶の 4つで
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あり、これらのしきい応力の表現には合計で 16ものパラメータが必要となる。しかし、

このしきい応力は単結晶のCRSS から求まるものではなく、固溶強化、結晶粒微細化強

化などの影響を含む材料固有の未知数である。このため、一般的にこれらのパラメータ

はシミュレーションの結果が実験データ複SS 曲線や双晶分率、集合組織等）を再現す

るように決定される。 

従来、この過程は人の手による試行錯誤によって行われてきたが、上で述べたように、

Mg 合金ではパラメータ数が 16 にものぼるため、パラメータの決定にかかる労力は非

常に大きい。また、複数のパラメータの組がほぼ同一の変形曲線を再現する、といった

パラメータの非唯一性の問題に起因して容易に作業者によるバイアスが入り込みやす

いといった問題があり、実験データを元に変形モードなどの情報を得ることは容易では

ない。 

このため、本研究では最適化アルゴリズムの一種であるNelder-Mead 法[7]をもとに

したパラメータフィッティングの自動化手法を開発し、フィッティングにかかる労力を

大幅に削減するとともに作業者由来のバイアスの除去を試みた。本手法の概略図を Fig.（

2-1-3 に示す。この手法では、実験データ複圧縮曲線、引張曲線、双晶分率等）と対応

する計算データの間の誤差を表す評価関数 J を Voce 硬化パラメータの関数として定義

し、最適化アルゴリズムの一種である Nelder-Mead 法を用いて評価関数を最小化する

パラメータの探索を行う。各解析で用いた評価関数 J （の定義は対応する章で説明する。 
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Fig.（2-1-2（Schematic（illustration（of（Voce-hardening（curve. 

 

 

Fig.（2-1-3（Schematic（illustration（of（parameter（fitting（process（using（Nelder-Mead（method. 
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2.2 CALPHAD 法 

多くの金属材料は複数の相複Phase）からなり、それらの間の相平衡複Phase（equilibria）

の正確な理解と予測は多くの金属材料の材料開発における共通の課題である。このよう

な中で、CALPHAD（複Calculation（of（phase（diagram）法[8,9]は材料中の相平衡、ひいて

は状態図を予測する手法として材料系研究者の間に広く受け入れられてきた。

CALPHAD 法では様々な相のギブスエネルギーを組成や温度に依存した形式でデータ

ベース化し、これに基づいて各種計算を行う。例えば、最も代表的な適用例である相平

衡複状態図）の計算においては、CALPHAD 法に基づきデータベース化された各相の

ギブスエネルギーを用いて、各相のエネルギーを存在割合で重み付き平均して得られる

系全体のエネルギーが最も小さくなるよう、各相の存在割合と組成が決定される複共通

接線則複Fig.（2-2-1））。CALPHAD法の適用先は相平衡の計算のみにとどまらず、ギブ

スエネルギーを用いて記述できる各種現象複凝固、析出現象、比熱、拡散、粒界偏析）

の計算に用いることができる。 

CALPHAD法においては、各相のギブスエネルギーは種々の実験データ複相平衡、比

熱、生成エンタルピー等）を再現するように決定される。これまでに、実用上重要であ

る合金系を中心に多くの系のギブスエネルギーがデータベース化されてきた。 

近年においては、多くの市販ソフト(ThermoCalc、Pandat、CatCalc 等)が普及し、材

料熱力学の専門家でなくとも CALPHAD法を用いた計算が利用できるようになったこ

とで、多くの材料系研究者に利用されている。また、最近ではいくつかの市販ソフトが

プログラミングインターフェースを提供し始めたことにより、これまでに開発されてき

たギブスエネルギーに基づく各種理論計算やシミュレーションを、有償の高精度な熱力

学データベースと組み合わせて柔軟に利用できるようになった。 

本研究では、ThermoCalc 社製Mg合金用熱力学データベースTCMG6[10]からHCP

相と液相のエネルギーを用い、熱力学計算ソフトThermoCalc の Python インターフェ

ースであるTC-Python を通じてPython プログラム中で計算に利用することで、次項で

説明する粒界偏析計算および次節で説明するフェーズフィールドシミュレーションを

行った。 
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Fig.（ 2-2-1（ Schematic（ representation（ of（ phase（ diagram（ (a)（ and（ common-tangent（

construction（to（the（Gibbs（energy（curve（(b)（at（temperature（T0. 

 

2.2.1 Hillert の粒界相モデルによる粒界偏析計算 

現在に至るまで、粒界偏析現象に関してはいくつかの計算モデルが提案されてきた。

その多くが母相中の溶質原子の粒界への偏析によるエネルギー緩和を考慮し、エネルギ

ー最小化条件を解くものである。このような手法の中で最も単純なものの一つに以下の

McLean の式[11]が挙げられる。 

 

 
gb

gb X B

gb

X B

exp( / )

1 exp( / )

x k T
X

x k T












+ 
 (2-2-1) 

 

ここで、 gbX 、x はそれぞれ粒界、母相中での溶質濃度、 gb

X は溶質元素 1原子あたり

の粒界偏析エネルギー、
Bk はボルツマン定数、T は温度である。この式は非常に単純で

ありながらも粒界偏析現象の重要な振る舞いをうまく再現できることが知られており、

多くの研究に利用されている[12]。 

他のアプローチとしては第一原理計算を用いたものが挙げられる。この手法では他の

手法で考慮することが難しい粒界構造の影響を取り入れることができ、粒界構造との関

係が重要とされるケース等で多く用いられている[13]一方、比較的計算コストは高いと

されており、対象とする問題や現象に応じて手法を使い分けることが重要である。 

本研究で用いる Hillert の粒界相モデル[14]は体積分率一定条件下でのギブスエネル
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ギーの最小化を基本的な考え方とした粒界偏析計算モデルである。この手法の利点は多

元系の粒界偏析や粒界偏析の温度依存性を自然かつ高速複1回 1（s 未満）に取り扱える

点であり、また、熱力学データベースを使用した平衡計算と組み合わせれば、母相以外

の相の存在をモデル内で自然に考慮して取り扱うことができる。以下では、Hillert の粒

界相モデルの導出を行う。 

Hillert の粒界相モデルでは、粒界を固有のギブスエネルギーと一定の厚みを有する均

一な相複粒界相）とみなす。粒界相と母相のギブスエネルギーをそれぞれ gG と
mG とす

ると、系の自由エネルギーGは粒界体積分率 gf を用いて以下で表される。 

 

 T

g g g m m g 0 g g m g( ) ( )(1 ) ( (1 ))G G f G f f f= + − + − − −x x λ c x x  (2-2-2) 

 

ここで、 gx 、
mx はそれぞれ粒界相、母相の濃度ベクトルであり、 N 元系の系について

各相中の各成分の濃度 p

ic を用いて以下で表される。 

 

 gb gb gb T

g 1 2 1( , , , )Nc c c −=x  (2-2-3) 

 m m m T

m 1 2 1( , , , )Nc c c −=x  (2-2-4) 

 

また、
0c は系の平均濃度である。また、 1N−λ はラグランジュの未定定数である。 gx

と
mx はエネルギー最小化条件を満たすように決定される。しかし、Hillert の粒界相モ

デルでは粒界の厚さを一定とみなすため、考えるべき条件は体積分率可変の条件下での

エネルギー最小化複共通接線則）ではなく、体積分率複 gf ）一定条件下でのエネルギー

最小化となる。この条件により以下の式が得られ、 
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更に整理して 

 

 g m

g m

G G 
=

 x x
 (2-2-8) 

 0 g g m g(1 )f f= + −c x x  (2-2-9) 

 

の関係が得られる。この関係を図に表すと Fig.（2-2-2 のようになり、通常の相平衡複共

通接線則,（Fig.（2-2-1）と対比して平行接線則と呼ばれている。 

Eq.（2-2-8 の計算を行う上で重要となるのが、粒界相のエネルギーの選択である。粒

界相は Hillert の粒界相モデルの計算を行う上で仮定される仮想の相であり、通常の熱

力学データベースには含まれない。このため、何らかの方法で適切な粒界相のエネルギ

ーを設定する必要がある。本研究では、いくつかの研究で高角のランダム粒界の粒界偏

析に関する実験による観察結果を良い精度で再現することが報告されている、液相のエ

ネルギーを粒界相のエネルギーとして代用する手法を採用した[15,16]。この選択方法

は、高角のランダム粒界が液相と同様に多くの間隙を有する乱雑な構造を取っているこ

とに基づくものであり、本研究における粒界偏析の計算結果は高角のランダム粒界を対

象としたものとなる。 
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Fig.（ 2-2-2（ Schematic（ illustration（ of（ parallel-tangent（ construction（ to（ the（Gibbs（ energy（

curve. 

 

2.2.2 共偏析指数 

多成分系における粒界偏析では溶質間に相互作用が生じ、合金元素の組み合わせによ

って、ある元素の添加が他の元素の粒界組成を高めたり、逆に低めたりすることもある。

このような多成分系における溶質-溶質相互作用が粒界組成に及ぼす影響をHillertの粒

界相モデルに基づいて定量的に評価する指標として、ここでは新たな指標「共偏析指数」

を提案する。 

共偏析指数 ijm の定義は以下の通りである。 

 

 
g

m

i

ij j

x
m

x


=


 (2-2-10) 

 

この式から明らかな通り、共偏析指数 ijm （は粒界組成の母相組成による微分値であり、

粒界偏析について溶質同士が正の相互作用を有する場合、つまり母相中の元素 j濃度の

増加によって粒界中の元素元素 i 濃度が増加する場合、 ijm は正の値を取る。また、この

逆も成立し、負の相互作用を有する場合は負の値を取るため、 ijm （の符号から相互作用
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が正負のいずれであるかを、その絶対値の大きさで相互作用の大きさを評価することが

できる。ここで、 g

ix 、
m

jx は Eq.（2-2-8 の平行接線則の関係を満たすため、 gx 、
mx は以

下の陰関数 0i = を満たすことになる。 

 

 gm
m g m g

m g

( , ) ( ) ( ) 0i i i

GG

x x


= − =
 

x x x x  (2-2-11) 

 

ここで、
i
に陰関数定理[17]を適用することで、 
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( ) ( )

( )

( )
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m

m

m

1

m m m m

g m

1

g m
m m

g g m m

1

g m m m

( , ) ( , )

( ) ( )

( ) ( )

i

ij j

i

j

i i

j j

i j i j

x
m

x

g

x

g g
x x

G G
g

x x x x

g

−

−

−


=



=


  
= − 

   

  
=  
     

=

x

x x x x

x x

H x H x

 (2-2-12) 

 

として、母相と粒界相のギブスエネルギー関数のヘッセ行列から ijm （を計算することが

できる。ただし、g は ( )g mg=x x を満たす関数、 gH と
mH はそれぞれ粒界相、母相のギ

ブスエネルギー関数のヘッセ行列である。 
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2.3 フェーズフィールド法 

1 章でも述べたように、材料特性はその材料の組織に大きく左右される。このため、

材料開発において材料組織の理解と予測は常に中心的な役割を果たしてきた。フェーズ

フィールド法[18–20]は材料組織のシミュレーション手法の一つで、材料組織の複雑な

形状、トポロジーを陽に扱うことなく組織の時間発展を再現できることや、ギブスエネ

ルギーという単一の枠組みで拡散、相変態、弾性相互作用、磁気相互作用、転位のすべ

りなど、広範な現象を記述することができるなどの利点により、多くの研究で利用され

ている。また、フェーズフィールド法はその計算アルゴリズムの関係上、Graphical（

processing（unit（(GPU)などを用いた並列計算との相性も良く、近年の機械学習ブームに

後押しされた並列計算技術の発展の恩恵を余すことなく受けることができる点も、近年

急速に利用が進んでいる理由の一つであると考えられる[21]。 

フェーズフィールド法は時間および場所の関数として表された保存場複濃度等）と非

保存場複相分率場や転位場等）それぞれに対し、以下の Cahn-Hilliard 方程式と Allen-

Cahn 方程式を用いて組織場の時間発展の計算を行う[18–20]。 

 

 
( , )c t G

M
t c





  
=    

  

r
 (2-3-1) 

 
( , )t G

L
t

 




= −

 

r
 (2-3-2) 

 

ここで、Gは系の全自由エネルギー、M は拡散モビリティ、 Lは緩和係数、r 、 t はそ

れぞれ、空間座標ベクトル、時間である。 

系の全自由エネルギーには状態図を決定づける化学的自由エネルギー、秩序変数の空

間勾配に伴って生じる勾配エネルギー、材料内の弾性ひずみにより生じる弾性ひずみエ

ネルギーなど、様々な項を取り入れることができ、対象とする現象に応じて様々なモデ

ルが考案されている。 

本研究では、Cha らによって提案された二元系合金における Solute-drag 効果のフェ

ーズフィールドモデル[22]を多成分系に拡張し、いくつかの Mg 合金の Solute（drag の

評価を行った。以下では本研究で用いたモデルについて説明する。 
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2.3.1 秩序変数 

粒界偏析傾向を有する合金元素を含む合金では、粒界と溶質元素の間には引力が生じ

る。粒界が静止している状況では粒界の左右に存在する溶質から受ける力が釣り合うた

め、粒界が溶質元素から正味の力を受けることはない複Fig.（2-3-1（(a)）。一方、粒界が

移動している状況では、溶質元素は粒界に引きずられる形で粒界から遅れて移動するた

め、粒界周りの濃度プロファイルが粒界に対して左右非対称となる。このため、粒界が

溶質元素から受ける引力の釣り合いが破れ、結果的に粒界には移動方向とは逆向きの力

複Solute-drag 力）が働くこととなる（複Fig.（2-3-1（(b)）。これを踏まえ、このモデルでは

熱力学的に等価な２つの母相に挟まれた粒界が一定の速度で移動する場合の溶質濃度

場の定常プロファイルを計算し、得られた定常濃度プロファイルを基に Solute-drag 効

果の評価を行う。このために、本モデルでは秩序変数として粒界の右側と左側の母相を

区別するフェーズフィールド変数 ( ) r と溶質濃度 ( )ic r を採用する。通常、フェーズフィ

ールド法ではフェーズフィールド変数 を用いて異なる相を区別する。しかし、本モデ

ルでは 0 = と 1 = は粒界の左右の母相を指し、粒界はそれら２つの中間領域として定

義される。粒界の局所体積分率 ( )h  は以下で表される。 

 

 ( ) 4 (1 )h   = −  (2-3-3) 

 

この関数は 0.5 = （で最大値 ( ) 1h  = （を取る関数である。また、粒界と母相の混合領域は

合金系のフェーズフィールドモデルとして広く使用されているKKSモデル[23]に倣い、

各相の溶媒を基準とした化学ポテンシャルが等しい、異なる溶質濃度複相濃度）を有す

る相の混合として取り扱う。粒界相濃度、母相濃度をそれぞれ g

ic 、 m

ic とした場合に局所

濃度 c との間に以下の関係が成立する。 

 

 g m( ) (1 ( ))h h = + −c c c  (2-3-4) 

 

ただし、 T

1 2( , , , )Nc c c=c 、 g g g T

g 1 2( , , , )Nc c c=c 、 m m m T

m 1 2( , , , )Nc c c=c はそれぞれ局所濃度、

粒界相濃度、母相濃度ベクトルを表す。 
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2.3.2 ギブスエネルギー 

本モデルにおいて、系の全ギブスエネルギーは以下で表される。 

 

 2

sys chem ( , ) ( ) | |
2

G G wp d


  
 

= + +  
 
r c r  (2-3-5) 

 

ここで、
chem( , )G c はギブスエネルギー密度、 2 2( ) (1 )p   = − はダブルウェルポテンシャ

ル、wはポテンシャル障壁の高さ、  は に対する勾配エネルギー係数である。ここで、

ギブスエネルギー密度
chemG は以下で表される。 

 

 chem g g m m( , ) ( ) ( ) (1 ( )) ( )G h G h G  = + −c c c  (2-3-6) 

 

ただし、 gG と
mG はそれぞれ粒界相、母相のギブスエネルギー密度を表す。また、上で

述べたように、このモデルでは異なる相の溶質濃度間に各相の溶媒を基準とした化学ポ

テンシャルが等しいという条件を課す。このため、 gc と
mc は以下の関係を満たす。 

 

 
g g m m

g m

( ) ( )
i i i

G G

c c


 
 =

 

c c
 (2-3-7) 

 

これは Eq.（2-2-8 で表されるHillert の粒界相モデル[14]と同一の関係である。これに起

因して、本モデルで静止した粒界に対して計算される粒界組成は 2.2.1 で説明した

Hillert の粒界相モデルから得られる粒界組成と一致する。 
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Fig.（2-3-1（Schematic（illustration（of（GB（and（solute（atoms（around（stationary（GB（(a)（and（

migrating（GB（(b). 

 

2.3.3 発展方程式と Solute-drag 評価 

このモデルでは、無限に続く平面の粒界が粒界面と垂直な方向に一定速度V で移動す

る状況を考える。これに基づき、粒界とともに移動する座標系を考えることで、 、
ic

の発展方程式はそれぞれAllen-Cahn、Cahn-Hilliard 方程式に移流項を加えた以下の式

で表される[22]。 

 

 
sysG

M V
t x



 



 
= − −

 
 (2-3-8) 

 
sysi i

ij

j j

Gc c
M V

t x x c x





   
= − 

     
  (2-3-9) 

 

ここで、M と ijM はそれぞれフェーズフィールドモビリティと拡散モビリティである。

拡散モビリティ ijM は以下の式で表される[24,25]。 

 

 0 0 0 Mg( )( )ij ik i jk j k k

k

M c c c M = − −  (2-3-10) 
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ただし、 ij はクロネッカーのデルタ、 0

ic は成分 i の合金組成、 Mg

kM は原子拡散モビリテ

ィである。また、本研究における計算対象は溶質濃度が数%程度の比較的希薄なMg合

金であるため、原子拡散モビリティは Mg

kM は以下の式で近似した。 

 

 
Mg

Mg k
k

D
M

RT
=  (2-3-11) 

 

ただし、 Mg

kD は成分 k のMg中における不純物、もしくは自己拡散係数であり、R は気

体定数、T は絶対温度である。 

Solute-drag 効果の評価は、Cha らによる評価手法[22]を基に行われた。定常状態で

は、Eq.（2-3-9 に粒界を一定速度V で動かすための仮想の熱力学的な力を追加で考慮し

て、以下の関係が成立する。 

 

 
2

chem
V2

( ) 0
G

M wp f V
t x x

 

  
 



   
= − + + + − = 

    
 (2-3-12) 

 

ここで、
Vf （は粒界を一定速度V （で動かすために必要な項であり、これに / x  （を乗じ

て xで積分することで、一定速度V での粒界の移動に要する駆動力
VF が得られる。Eq.（

2-3-12 の両辺に / x  を掛けて xで積分することで、以下の関係が得られる。 

 

 

2

chemd dV

GV
F x x

M x x

 



 

− −

  
= + − 

   
   (2-3-13) 

 

ここで、右辺第一項目は溶質元素の存在とは関係なく生じる抵抗力、右辺第二項目が

Solute-drag 効果に対応する抵抗力となる。本研究では、モル体積
mV を用いて以下の式

で表される Solute-drag 圧をもとに溶質間相互作用が Solute-drag におよぼす影響や

Solute-drag とMgの集合組織の間の関係について検討を行った。 
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1
d

G
P x

V x







−

 
= −

   (2-3-14)  
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3 章 

塑性変形シミュレーションを活用した 

AZ31B 押出材の温間域での圧縮変形解析 

 

3.1 緒言 

Mg 合金はその軽量性に由来する高い比強度、比剛性や、優秀な熱伝導性、振動吸収

性など、魅力的な特性を有しながらも、その低い成形性によって未だ利用範囲が限られ

ている[1]。この低い成形性は Mg の HCP 構造中において、底面<a>すべりと非底面す

べりの CRSS の差が大きく、室温では底面<a>すべり以外のすべり系が活動しづらいこ

とに起因する[2]。一方で、250 ℃程度の高温の条件では柱面<a>すべりや錐面<c+a>す

べりの CRSS の低下に伴いこれらの非底面すべりが活動可能となり、成形性が向上する

ことが知られている[1,3]。しかし、高温での加工は消費エネルギーや生産性の観点から

不利であることに加え、150 ℃を超える高温では潤滑剤として通常の潤滑油を用いる事

ができず、高温用の潤滑油が必要となるといった欠点も存在する。このため、工業的に

はより低い温度域、例えば、通常の潤滑油が使用できる 100 ℃~150 ℃の準温間域や、

室温での加工が求められており、準温間域での加工に関する技術開発が活発に行われて

いる[4]。このような比較的低温における加工においては、Mg 合金中の活動変形モード

（すべり系、双晶変形）を材料の塑性変形挙動（加工硬化、破壊）と結びつけて正確に

理解し、これに基づいた加工プロセス設計を行うことが肝要である。しかし、Mg 合金

中の活動すべり系の定量的解析自体の難しさの問題もあり、準温間域での塑性変形中の

活動変形モード、特に押出材の圧縮変形に関する解析例は、その工学的な重要度にもか

かわらず、未だ存在しない。 

これまでに、Mg 合金中の活動すべり系は Slip-trace 解析[5]や IGMA 解析[5]などの

いくつかの実験的な手法によって解析されてきた。しかし、これらの方法は変形後の試

験片の観察に基づくすべり系解析手法である。このため、方位回転や加工硬化により変

形中に動的に変化する活動すべり系を評価するのは容易ではない。また、Mg 合金中の

すべり系の活動は集合組織や粒径など、材料固有の条件を含んだ各種条件（温度、集合

組織、粒径、合金組成、変形方向）に依存する複雑な現象であることが知られており、

例えば単結晶における各すべり系の CRSS から計算機シミュレーションのみを用いて

すべり系の活動を評価することは不可能である[6]。このような中で、VPSC シミュレ
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ーションを用いて変形曲線などの実験データから活動変形モードの情報を得る変形モ

ード解析アプローチは、実験データを元に材料固有の諸条件（集合組織、粒径、合金組

成）の影響を取り入れることができ、変形中の動的な変形モード変化の解析も可能であ

り、Mg 合金に関する解析でも積極的に利用されている[7–12]。 

本研究では、展伸材として最も広く実用されている Mg 合金である AZ31B の押出材

に関し、室温、100 ℃、150 ℃で圧縮試験を行い、得られた実験データを基に VPSC シ

ミュレーションを用いて活動すべり系解析を行う。これにより、AZ31B 押出材の準温

間域における圧縮変形について、圧縮温度と圧縮方向のそれぞれが活動すべり系に及ぼ

す影響を定量的に明らかとする。また、本研究では、VPSC モデル中に含まれないいく

つかの現象（動的再結晶、粒界すべり）について実験的に塑性変形、および VPSC によ

るすべり系解析に及ぼす影響を確認するとともに、限られた実験データから VPSC シ

ミュレーションを用いてすべり系解析を行う際の解析結果の信頼性の定量的な評価に

ついても検討する。 
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3.2 実験・計算方法 

3.2.1 実験方法・材料 

AZ31B(Mg-3.0mass%Al-0.9mass%Zn-0.3mass%Mn) 合 金 押 出 材 に つ い て 、 ED

（Extrusion direction）、TD （Transverse direction）、ND （Normal direction）が各面に

向くように一辺 3 mm の立方体上の試料を切り出し、圧縮試験片を作製した。作製した

試料に対し、室温、100 ℃、150 ℃で圧縮試験を実施した。この際、圧縮方向は ED、

TD、ND の 3 方向について行い、圧縮速度は 1 mm/min とした。また、試料と試験装

置間の摩擦の軽減のために潤滑剤として機械油を使用し、圧縮試験の停止条件は試験機

ロードセルの耐荷重を元に判断した。 

圧縮前後の組織観察は JEOL 製走査型電子顕微鏡（JSM-IT500）を用いて電子線後方

散乱回折（Electron backscatter diffraction; EBSD）測定によって行った。EBSD データ

は EBSD パターン自動収集・分析ソフトウェア（OIM Analysis 7.0）によって解析し、

逆極点図（Inverse pole figure map; IPF）マップによる圧縮変形前後の組織と集合組織

の評価や双晶面積率の測定、局所方位差（Kernel average misorientation; KAM）マップ

による動的再結晶の有無の確認を実施した。 

 

3.2.2 計算方法 

本研究では、Lebensohn と Tome によって開発されたプログラム[13]を用い、2 章で

説明した VPSC シミュレーションを用いたすべり系・双晶変形解析を行った。VPSC シ

ミュレーションを利用して塑性変形シミュレーションを行うためには初期集合組織と

各すべり系の Voce 硬化パラメータセット S S S S

0 1 0 1( , , , )    が必要である。今回、初期結晶

方位情報には EBSD 観察によって得られた変形前試料の集合組織情報を用いた。また、

Voce 硬化パラメータに関しては、ED、TD、および ND の圧縮曲線の実験データを元

に以下の評価関数を定義し、Nelder-Mead 法を用いて各圧縮温度それぞれにおける最

適値（評価関数を最小化するパラメータセット）を探索した。 

 

( ) ( ) ( ) 
max 2 2 2

sim exp sim exp sim exp

ED ED TD TD ND ND

0

( ) ( , ) ( ) ( , ) ( ) ( , ) ( )
i

i i i i i i

i

J            
=

= − + − + −p p p p

  (3-2-1) 
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ここで、 p は Voce 硬化パラメータ、 sim と exp はそれぞれ応力の計算値と実験値、
i

は i 番目の計算ステップにおけるひずみである。また、 と f の下付き文字は引張方向

を表す。推定の際は、本計算で考慮する 4 つの変形モード（底面<a>すべり、柱面<a>

すべり、錐面<c+a>すべり、引張双晶）それぞれに対する 4 つのパラメータ、つまり合

計 16 のパラメータを同時に推定した。これに基づき、Eq. 3-2-1 中のp は以下のように

表される。 

 

 
T

bas bas bas bas pri pri pri pri pyr pyr pyr pyr ttw ttw ttw ttw

0 1 0 1 0 1 0 1 0 1 0 1 0 1 0 1, , , , , , , , , , , , , , ,                =  p

  (3-2-2) 

 

また、パラメータの一意性と解析結果の信頼性の評価のため、ネルダーミード法の初期

推定値を AZ31 の常温での文献値[14]から乱数を用いて±50 %の範囲で変更し、各温

度で 32 回の推定を行った。 
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3.3 結果 

3.3.1 変形前組織と圧縮曲線 

Fig. 3-3-1 に圧縮変形前の試験片の組織と集合組織を示す。測定された EBSD データ

から計算された平均結晶粒径は 46.9 μm であり、比較的粗大な結晶粒からなる完全再

結晶組織であることが確認された。集合組織については、HCP 構造の {0002} 面が押

出材の ED 方向と垂直な TD-ND 面に分布する典型的な Mg 押出材の集合組織[15]を

有することが確認された。 

Fig. 3-3-2 (a) ~ (c) に、今回行った室温、100 ℃、150 ℃での圧縮試験から得られた

圧縮曲線を、圧縮方向ごとに分けて示す。いずれの圧縮方向においても、圧縮温度の増

加に伴って流動応力が低下することが確認できる。また、各圧縮方向間での違いについ

ては、TD および ND への圧縮（Fig. 3-3-2 (b), (c)）については、いずれも降伏後、比

較的緩やかに加工硬化するのに対し、ED への圧縮（Fig. 3-3-2 (a)）では、降伏後しば

らくの間顕著な加工効果を伴わずに圧縮変形が進行し、圧縮ひずみが 8 %付近を超えた

段階で急激に加工硬化が進展する。このような圧縮方向による加工硬化挙動の違いは

Chino らによるもの[15]を始め多くの研究で報告されており、Mg 合金押出材特有の集

合組織に起因した引張双晶の形成によるものであると考えられている。なお、今回行っ

た圧縮試験のいずれの条件においても圧縮後試験片の形状はほぼ直方体形状を保って

おり、顕著なバルジングは認められなかった。このため、今回の条件においては変形は

均一変形とみなすことができると考えられる。 
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Fig. 3-3-1 EBSD inverse pole figure map and pole figures of AZ31B sample. 
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Fig. 3-3-2 The measured stress-strain curves of AZ31B sample compressed along (a) 

ED, (b) TD and (c) ND at RT, 100 ℃ and 150 ℃.  



42 

 

3.3.2 変形後組織の観察 

 2 章で説明したように、VPSC シミュレーションでは、各すべり系と引張双晶の活

動による結晶方位の回転と各変形モードの加工硬化を考慮して塑性変形の過程が計算

される。このため、圧縮変形中に動的再結晶が生じ、新たな結晶粒が生じた場合、VPSC

シミュレーションの計算の仮定と乖離が生じるため、すべり系解析結果に悪影響を及ぼ

す可能性がある。そこで、本研究では今回扱った条件の中で動的再結晶と粒界すべりが

最も生じやすいと考えられる 150 ℃での圧縮について、両現象の実験的確認を行った。

まず、動的再結晶については、150 ℃での圧縮後試験片の EBSD 観察を行い、KAM マ

ップにより蓄積ひずみを確認することで動的再結晶粒の有無を調査した。Fig. 3-3-3 に

150 ℃での圧縮後の試料の IPF マップと KAM マップを示す。なお、ED、TD、ND の

圧縮試験片の組織観察時におけるひずみはそれぞれ 31 %、39 %、38 %である。Fig. 3-

3-3 (d-f)に示された KAM マップより、いずれの条件においてもほぼ全域で 1 °以上の

値を有しており、組織の大半を多くのひずみが蓄積された変形粒が占めていることがわ

かる。今回動的再結晶粒の確認を行った 150 ℃圧縮の条件は本研究で取り扱った中で

最も圧縮温度が高く、動的再結晶が生じやすい条件である。このため、本研究で取り扱

った他の条件（室温、100 ℃）についても、動的再結晶は生じていないと結論づけるこ

とができる。 

Mg は他の多くの金属材料に比べても比較的低温から粒界すべりが生じることが報告

されている[16,17]。粒界すべりについても VPSC シミュレーションで考慮されない塑

性変形メカニズムである。このため、顕著な粒界すべりが生じる場合も VPSC シミュレ

ーションの計算上の仮定からの乖離が生じ、解析上の問題となることが懸念される。本

研究では、高加速電圧 EBSD によるスキャンを用いた試料表面へのマーキング手法[18]

を用いて圧縮前試料の表面に直線上のマーキングを施し、圧縮変形後のマーキング線に

粒界付近でのずれが生じているかどうかを確認することで、粒界すべりの有無の確認を

行った。マーキングには加速電圧 29 kV の電子線による EBSD スキャンを用い、観察

対象は 150 ℃で ND に 13.6 %圧縮した試料とした。Fig. 3-3-4 に変形後試験片の表面

SEM 像、および同じ表面 SEM 像にマーキング線をハイライト表示した写真を示す。Fig. 

3-3-4 (b)より、圧縮試験前に施したマーキング線は個々の結晶粒の圧縮変形量の違いに

よって粒界で屈曲することはあるもののいずれの粒界でも連続しており、不連続な点は

見受けられない。このため、粒界すべりに関しても今回の解析では無視できるものと考

えられる。Mg 合金において粒界すべりの生じやすさは粒径に依存し、粒径が小さい条
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件ほど粒界すべりが生じやすいとされている[16]。例えば、粒径 8 μm の微細粒試料

では室温でも粒界すべりが生じることが報告されている[17]。これに対し、今回用いた

試料の粒径は 46.9 μm と比較的粗大であり、このために粒界すべりがほぼ生じなかっ

たと考えられる。粒界すべりに関しても動的再結晶と同じく、高温ほど生じやすい現象

であるため、本研究で取り扱った他の条件（室温、100 ℃）についても、顕著な粒界す

べりは生じていないと結論づけることができる。 

以上の検証により、VPSC シミュレーションを用いた解析に悪影響を及ぼす可能性の

ある動的再結晶、粒界すべりの影響は、今回対象とした準温間域における AZ31B 押出

材の圧縮変形においては無視できることが明らかとなった。このため、この条件におい

ては、転位のすべりと双晶変形の２つが主要な変形メカニズムであると考えられる。本

研究では、これらの検証結果に加えて過去の VPSC シミュレーションによる Mg 合金

の変形解析事例[6,7,9,14,19]を参考にして底面<a>すべり、柱面<a>すべり、錐面<c+a>

すべり、引張双晶の 4 つの変形モードを考慮して VPSC シミュレーションによる変形

モード解析を行った。 

変形曲線などの実験データに基づく Voce 硬化パラメータの決定に関して、用いる実

験データの種類や量が十分でない場合や、決定の必要のあるパラメータの数が多い場合

などでは、実験データから Voce 硬化パラメータが一意に決定できない場合があること

が報告されている[11]。VPSC シミュレーションでは Voce 硬化パラメータから決定さ

れるしきい応力に基づいて各変形モードの活動による塑性変形が計算されるため、Voce

硬化パラメータが正しく決定できない場合、活動変形モードを始めとした解析結果の信

頼性に疑問が生じることとなる。このような背景を踏まえ、従来の研究では、Voce 硬

化パラメータの決定の際に複数種類の実験データを利用するといった対策や、VPSC シ

ミュレーションが Voce 硬化パラメータの決定に用いていない実験データを再現するこ

とを確認し、計算結果の妥当性の検証を行う、といった対策が取られてきた。本研究で

は、これらの背景を踏まえ VPSC シミュレーションにより Voce 硬化パラメータの決定

に用いない実験データを再現することを確認することで、計算結果の妥当性を検証した。

また、本研究ではこれに加え、Nelder-Mead 法によるパラメータフィティングの探索初

期値を様々に変えた 32 回のパラメータ推定を実施し、得られるパラメータを比較する

ことで Voce 硬化パラメータの一意性とこれに起因する解析結果の信頼性の評価を試み

た。以下の結果・考察の節では、得られた複数のパラメータセットから圧縮温度ごとに

一つ代表値を選び、解析を行った結果を示す。この際、代表値となるパラメータセット
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は、VPSC シミュレーションによる解析結果（しきい応力、変形モード）が最も複数回

分の解析結果の平均に近いものを選択した。複数回のパラメータ推定における Voce 硬

化パラメータのばらつきと、それによる変形モード解析結果への影響については、3.4.3

項で詳しく述べる。 

 

 

 

Fig. 3-3-3 EBSD inverse pole figure maps (a-c) and KAM maps (d-f) obtained from 

AZ31B sample compressed along (a,d) ED, (b, e) TD and (c, f) ND at 150 ℃.  
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Fig. 3-3-4 Surface image of the AZ31B sample compressed by 13.6% along ND (a) and 

the same image with highlighted surface marking. 

 

3.3.3 VPSC シミュレーションと計算結果の妥当性の検証 

 Table 3-3-1 にパラメータフィッティングによって得られた各温度における Voce 硬化

パラメータを、Fig. 3-3-5 にこのパラメータを用いて計算された圧縮曲線、引張双晶分

率曲線と、それに対応する実験データを示す。なお、引張双晶分率の実験データに関し

ては、別に EBSD 観察を行い、圧縮前後での EBSD 観察結果を比較する事により算出

している。また、Fig. 3-3-5 において各温度でフィッティング対象としたひずみ域（室

温: 0~12 %、100 ℃: 0~20 %、150 ℃: 0~15 %）は、クラックの形成などによる均一

変形からのずれや顕著な動的回復の影響が無視できると考えられる範囲を圧縮曲線を

もとに判断して選択した。いずれの温度、圧縮方向に関しても、VPSC モデルによって

計算された圧縮曲線と実験結果はよく対応していることが確認できる。また、今回パラ

メータフィッティングには用いていない引張双晶分率に関してもシミュレーション結

果と実験結果の間に大きな乖離は確認されなかった。 

今回の解析において、圧縮曲線はフィッティング対象の値であるため、VPSC シミュ

レーションによる計算結果が実際の試料中で生じる物理現象を正しく再現しているこ

とを確認するためには、圧縮曲線以外の指標を用いて計算結果が実験結果を再現するこ

とを確認する必要がある。一つは Fig. 3-3-5 に示した引張双晶分率であるが、本研究で
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はこれに加え、いくつかの研究で VPSC のパラメータフィッティングにおける重要性

が示されている変形軸方向と垂直なひずみの比[20]、および VPSC シミュレーション

の妥当性の検証のために比較されることの多い集合組織[11,12,21]の２つについて、実

験結果と計算結果の比較を行った。 

Fig. 3-3-6 に圧縮軸に垂直な方向へのひずみに関する VPSC シミュレーションの結果

と実験結果の比較を示す。なお、今回圧縮方向に垂直なひずみの実験データは圧縮試験

後の試料の寸法測定の結果から得られたものを示している。Fig. 3-3-6 より、いずれの

温度においても圧縮方向が TD、ND の場合は圧縮方向に垂直な 2 方向の間でのひずみ

に比較的大きな差があり、一貫して ED へのひずみが他の方向へのひずみに比べて小さ

いことが確認できる。一方、圧縮方向が ED の場合は圧縮方向に垂直な TD、ND の間

でのひずみに大きな差は生じず、両者は比較的近い値を有することが確認できる。この

ような挙動の違いは、今回用いた AZ31B 押出材試料の集合組織に起因するものである

と考えられる。今回用いた試料は Fig. 3-3-1 に示したとおり、HCP 構造の(0001)面が

ED と垂直な方向に配向した、Mg 合金押出材特有の集合組織を呈している。これによ

り、圧縮方向が TD、ND の場合は底面<a>すべりによる変形が難しい ED への変形量

が相対的に少なくなり、圧縮方向が ED の場合は TD、ND 間のひずみ量の差が比較的

小さくなったと考えられる。また、これらの傾向は圧縮温度に大きな影響を受けず、計

算結果は上記の傾向を含めて実験結果を比較的よく再現している。このため、今回得ら

れたパラメータにより集合組織の影響を含めた AZ31B 試料の塑性変形挙動が正しく再

現されていることが確認された。 

Fig. 3-3-7 には集合組織に関する VPSC シミュレーションと実験結果の比較を示す。

比較対象は 100 ℃の条件とし、ED、TD、ND にそれぞれ 4.2、4.0 および 4.1 %圧縮

した試験片を EBSD により観察して得た集合組織と VPSC シミュレーションによって

各方向 4.0 %の圧縮時点での集合組織を計算して得られた結果を比較した。実験、計算

のいずれにおいても、4.0 %程度の圧縮時点で(0001)極点図に圧縮方向に近い成分が増

加していることが確認できる。これについては、主に引張双晶の形成によるものである

と考えられる。引張双晶は、HCP の(0001)面に引張の応力、またはそれに垂直な方向

に圧縮の応力が負荷された際に生じ、HCP 構造の c 軸が約 86 °回転して圧縮応力方

向に近い方向を向く。このため、今回の確認された集合組織変化は引張双晶の活動によ

って期待される集合組織変化と一致する。また、同じひずみ量で観察した引張双晶分率

（Fig. 3-3-2）は、ED、TD、ND の圧縮方向それぞれで 39.1 %、19.4 %、8.6 %と比較
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的多く、これらはこのひずみ域において引張双晶の形成が集合組織変化の主要因となっ

ていることを表している。また、以上で説明した傾向は実験と計算の双方で一貫してお

り、VPSC シミュレーションによる計算は圧縮中の集合組織変化に関しても高い精度で

再現できていることが確認された。 

以上の検証により、本解析で得られた Voce 硬化パラメータを用いた VPSC シミュレ

ーションにより、フィッティング対象である圧縮曲線に加え、圧縮方向に垂直なひずみ、

集合組織、引張双晶分率の実験結果が精度よく再現されることが明らかとなった。この

ため、少なくとも本研究で解析の対象とする範囲では、得られたパラメータを用いた計

算結果は一定の妥当性を有したものであると言える。 

得られた Voce 硬化パラメータ（Table 1）から計算したしきい応力 （Eq. 2-1-2）を Fig. 

3-3-8 に示す。2 章で説明したとおり、しきい応力は VPSC モデル中で各変形モードの

活動に必要な分解せん断応力を表しており、その意味では各変形モードの Critical 

resolved shear stress (CRSS)と似た意味を有している。しかし、しきい応力は各変形モ

ードのひずみ硬化挙動を粒内のせん断ひずみの総量( )の関数として表しており、また、

無ひずみ状態( 0 =  )の場合においても、しきい応力は結晶粒微細化強化の影響を含ん

だ実効的な値であるため、単結晶を用いて測定した各変形モードの CRSS とは一致しな

い[6]。実際に、Fig. 3-3-8 に示された各変形モードのしきい応力の大小関係は一般的な

Mg 合金における CRSS の大小関係（底面<a>すべり ≈ 引張双晶 < 柱面<a>すべり < 

錐面<c+a>すべり）[3]と一致するものの、無ひずみ状態のしきい応力に対応する
0 は

単結晶を用いた実験で測定された各変形モードの CRSS[22–24]に比べて高い値を有し

ている。 
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Table 3-3-1 The obtained Voce-hardening parameters of AZ31B extruded plate at 

different temperatures. 

Temperature 
Deformation 

Mode 

Voce-Hardening parameter (MPa) 

τ
0
 τ

1
 θ

0
 θ

1
 

RT Basal<a> 21 7 4760 117 

  Prismatic<a> 33 40 348 41 

  Pyramidal<c+a> 114 24 8876 0 

  Tensile twin 40 0 0 0 

100 ℃ Basal<a> 18 7 4136 101 

  Prismatic<a> 40 20 261 59 

  Pyramidal<c+a> 61 50 8249 0 

  Tensile twin 38 0 0 0 

150 ℃ Basal<a> 27 3 5142 33 

  Prismatic<a> 36 20 215 39 

  Pyramidal<c+a> 64 52 7845 0 

  Tensile twin 37 0 0 0 
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Fig. 3-3-5 Stress-strain and tensile twin fraction curves of AZ31B compressed at (a) RT, 

(b) 100°C, and (c) 150°C. The compression curve is shown by solid lines and open 

markers, and twinning fraction is shown by dotted line and solid markers. For both cases, 

the experimental data are shown by markers, and simulation results are shown by curves.  
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Fig. 3-3-6 The measured and calculated strain perpendicular to the compression axis 

when compressed at (a,d,g) RT, (b,e,h) 100 ℃ and (c,f,i) 150 ℃ along (a-c) ED, (d-f) 

TD and (g-i) ND. The VPSC simulation result is shown by curves, and experimental data 

is shown by markers.  
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Fig. 3-3-7 Experimental and simulated pole figures of AZ31B samples compressed at 

100 ℃ along ED, TD and ND. The experimental data are for 4.2 %, 4.0 % and 4.1% 

compression along ED, TD and ND, respectively. The simulation data are for 4.0 % 

compression in all directions. 
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Fig. 3-3-8 The calculated voce hardening curves of deformation modes at different 

temperatures. 
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3.4 考察 

本研究では、AZ31B 押出材の室温、100 ℃、150 ℃での圧縮試験を行い得られたデ

ータを元に VPSC シミュレーションによって圧縮中の塑性変形挙動を再現することに

成功した。VPSC シミュレーションでは、複数の変形モードの活動を足し合わせて全体

の変形を記述する。このため、VPSC シミュレーションによって試料の塑性変形挙動を

再現できれば、試料全体の変形量に対する個々の変形モードの寄与の情報を得ることが

できる。以下では、VPSC シミュレーションによって各変形モードの活動度を予測し、

圧縮方向や温度が活動変形モードに及ぼす影響、および各変形モードのしきい応力との

関係について考察する。 

 

3.4.1 圧縮方向と変形メカニズムの関係 

Fig. 3-4-9 に VPSC シミュレーションで予測された各温度での圧縮変形の進行に伴う

変形モードの相対的な活動度（各変形モードによるせん断ひずみの比）の推移を各圧縮

方向ごとに分けて示す。Fig. 3-4-9 (a-c)より、各変形モードの活動度は圧縮温度と方向

の両方に依存して変化し、特に圧縮方向に大きな影響を受けることが読み取れる。個々

の圧縮方向について確認すると、圧縮方向が ED の場合では、ひずみ量が 5 %以下の変

形初期には引張双晶と柱面<a>すべりが多く活動し、その後変形が進行するに従って底

面<a>すべりと錐面<c+a>すべりの活動が増加している。対して、TD もしくは ND に

向けて圧縮した場合では、いずれの圧縮温度・ひずみ域についても底面<a>すべりによ

る変形が支配的である。このような挙動の違いは試料の集合組織に起因するものである

と考えられる。今回実験に用いた AZ31B 試料は押出材であり、その集合組織も底面が

ED と垂直な方向に配向する典型的な Mg 押出材の集合組織（Fig. 3-3-1 参照）を呈し

ている。このような集合組織では、Fig. 3-4-10 の模式図に示すように、底面<a>すべり

のシュミット因子が大きい TD および ND への圧縮変形についてはその大部分が底面

<a>すべりで賄われるものの、底面<a>すべりのシュミット因子が小さい ED への圧縮

変形については底面<a>すべり以外の変形モードの活動を多く要することになる。この

ため、ED への圧縮変形ではしきい応力が非底面すべりに比べて比較的低く、ED 圧縮

時のシュミット因子も大きい引張双晶が変形初期に多く活動したと考えられる。Mg 押

出材の ED 圧縮時の引張双晶の活発な活動については、同様の傾向が実験[15,25]およ

び計算[8]の両方で報告されており、Mg 合金押出材における普遍的な傾向であると考

えられる。3.3 節で述べたように、TD、ND の二方向と ED の間の挙動の違いは Fig. 3-
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3-2 の圧縮曲線からも確認でき、TD および ND の圧縮曲線では降伏後緩やかに加工硬

化が進展するのに対して ED の圧縮曲線では塑性変形量が 6 %程度を超えた段階で急激

に加工硬化が進展している。この挙動を Fig. 3-4-9 (a)の結果と照らし合わせると、急激

な加工硬化が進展する 7 %程度のひずみ域において主要な変形モードが引張双晶と柱

面<a>すべりの２つから底面<a>すべりと錐面<c+a>すべりに変化していることが確

認できる。このような変形モードの変化に伴う加工硬化能の回復[26]については、

Zheng らによる研究で Mg 合金の超微細粒化により引張変形時に同様の現象が生じる

ことが報告されており[27]、強度を保ったまま伸びを改善する材料設計アプローチとし

て注目を浴びている。ただし、本研究で用いた AZ31B 押出材試料は 46.9 μm という

比較的粗大な粒径を有しているため、今回観察された変形中の変形モードの急激な変化

は微細粒化の効果によるものではなく、各変形モードの活動による結晶方位回転、特に

引張双晶の活動による急激な方位回転によるものであると考えられる。これらの結果は、

集合組織形成メカニズムの正確な理解とそれに基づく精密な集合組織設計が可能とな

れば、結晶方位回転を利用した複数変形モードの活性化によって Mg 合金を高強度、高

延性化することができることを表しており、新たな Mg 合金開発アプローチの可能性を

示唆するものであると言える。 
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Fig. 3-4-9 The calculated relative activities of deformation modes during compression 

along (a) ED, (b) TD and (c) ND at different temperatures. 
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Fig. 3-4-10 Schematic illustration of the orientation of basal plane and the compression 

direction of (a) TD, ND and (b) ED. 

 

3.4.2 圧縮温度と変形メカニズムの関係 

Fig. 3-4-9 より、今回試験を実施した室温から 150 ℃の範囲では、圧縮方向の影響に

比べると小さいものの、圧縮温度は活動変形モードに影響を及ぼし、各圧縮温度におい

て異なる変形モード活動度を有することが確認できる。具体的にまとめると、室温から

100 ℃の間についてはいずれの圧縮方向でも錐面<c+a>すべりの活動が若干増加し、

他の変形モードはほぼ変化しない、もしくはわずかに減少している。一方で、100 ℃か

ら 150 ℃の間では、底面<a>すべりと柱面<a>すべりの活動が増加しており、変形モー

ドの活動度の温度依存性は温度域によって異なることがわかる。今回行った VPSC シ

ミュレーションでは、各圧縮温度での計算上の差はフィッティングで得た Voce 硬化パ

ラメータのみであり、他の条件は完全に統一されている。このため、各温度での活動度

の差の原因は Voce 硬化パラメータの差に帰着される。また、Voce 硬化パラメータは

VPSC シミュレーション中でしきい応力を通じてのみ計算結果に影響することを考慮

して、以下では各温度でのしきい応力に着目して、室温から 100 ℃、および 100 ℃か

ら 150 ℃での変形モード活動度の温度依存性について詳しく検討を行った。 

Fig. 3-3-8 を確認すると、室温から 100 ℃の間では錐面<c+a>すべりのしきい応力が

20 MPa 程度減少している一方、底面<a>すべり、柱面<a>すべり、引張双晶のしきい

応力については大きく変化していない。しきい応力は各変形モードの活動に要するせん

断応力であり、室温から 100 ℃の間で錐面<c+a>すべりの活動が増加したのは錐面
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<c+a>すべりのしきい応力の減少により、100 ℃では室温に比べ相対的に錐面<c+a>

すべりが活動しやすくなったであると考えられる。 

100 ℃から 150 ℃の間について同様に Fig. 3-3-8 に示されるしきい応力の変化を確

認すると、室温－100 ℃間とは対照的に錐面<c+a>すべりのしきい応力はほとんど変

化しておらず、代わりに底面<a>すべりと柱面<a>すべりのしきい応力が低下している

ことが確認できる。これらの傾向は 100 ℃から 150 ℃の間で底面<a>すべりと柱面

<a>すべりの活動が増加したという挙動とも合致し、これを説明するものであると考え

られる。 

一般的に、Mg 合金では温度上昇は非底面すべりの CRSS を減少させ、非底面すべり

の活動を増加させるとされている[1]。しかし、今回の解析では 100 ℃から 150 ℃の間

において、50 ℃の温度上昇にも関わらず錐面<c+a>すべりのしきい応力は大きく変化

しなかった。一方で、純 Mg 単結晶を用いた錐面<c+a>すべりの CRSS の測定では、基

本的には温度の上昇に伴って CRSS が減少するものの、100 ℃付近の準温間域におい

ては極大値を持ち、CRSS が温度に大きく依存しない領域が存在することが報告されて

いる[28]。これを踏まえると、今回観察された準温間域における複雑な活動すべり系の

温度依存性は、錐面<c+a>すべりの CRSS が温度域によって異なる温度依存性を有する

ことに起因して、各変形モードのしきい応力の相対的な大小関係が複雑に変化した事に

よるものであると考えられる。 

 

3.4.3 推定されたパラメータの一意性と解析結果の信頼性 

本研究では、AZ31B 試料に対して圧縮試験を実施し、得られた圧縮曲線から Voce 硬

化パラメータを推定して VPSC シミュレーションによる変形モード解析を行った。この

方法では、変形モードの解析結果は計算に用いる Voce 硬化パラメータに依存し、その

信頼性もパラメータの推定の精度に依存することとなる。一方で、VPSC シミュレーシ

ョンを用いたパラメータ推定は対象とするデータの条件によってはパラメータが一意

に決定できず、解析結果に悪影響を及ぼすことが知られている[11]。この問題は長らく

認識されてきたものの、従来殆どの場合においてパラメータフィティングが人の手によ

る試行錯誤で行われてきたこともあり、パラメータの非唯一性とそれが変形モード解析

結果に及ぼす影響の定量的な検証は行われてこなかった。本研究では、Nelder-Mead 法

よるパラメータフィッティングの自動化を活用し、複数回のパラメータ推定の結果を比

較することで、パラメータの非唯一性の程度と、それによる各種解析結果のばらつきに
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関する検証を行った。 

Fig. 3-4-11 に室温、100 ℃、150 ℃での各 32 回分のパラメータ推定から、同程度の

精度で圧縮曲線を再現することに成功した 19、19、12 回分の推定で得られたパラメー

タで計算された圧縮曲線と引張双晶分率の平均と標準偏差を示す。なお、ここに示さな

い室温、100 ℃、150 ℃圧縮の 13、13、20 回分の条件に関しては、Nelder-Mead 法の

収束に失敗し、圧縮曲線が実験結果から大きく乖離する結果となったため、ばらつきの

評価の対象外とした。いずれの条件においても実験結果と計算結果の圧縮曲線は良い対

応を示しており、また標準偏差もおよそ 3 MPa 程度と比較的小さいことから、いずれ

の圧縮方向、温度においても複数回分の条件全てで VPSC シミュレーションによって

良好な精度で圧縮曲線が再現されていることがわかる。また、特筆すべきは引張双晶分

率に関しても実験値に近い平均値と比較的小さな標準偏差を有しいることであり、これ

はいずれの条件においても安定して正しい引張双晶分率を予測できていることを表し

ている。 

これら複数回の推定によって得られた Voce 硬化パラメータからしきい応力を計算し、

複数回分の結果の平均と標準偏差を計算した結果を Fig. 3-4-12 に示す。なお、図の視

認性のために室温－100 ℃間の比較と 100 ℃－150 ℃間の比較を分けて示した。しき

い応力の標準偏差は条件によっては最大で 15 MPa 程度と比較的大きな値を有している

ことがわかる。圧縮曲線の標準偏差が 3MPa 程度と小さな値を取っていることを踏まえ

ると、この結果は異なるしきい応力によってほぼ同一の圧縮曲線が再現されうることを

示している。本研究のように異なる条件（温度等）ごとのしきい応力を比較して議論す

る際は、このばらつきを考慮することが重要であると考えられる。今回の場合では、議

論の対象とした①室温－100 ℃の間での錐面<c+a>すべりのしきい応力の低下、②

100 ℃－150 ℃間での底面<a>すべりと柱面<a>すべりのしきい応力の低下③100 ℃－

150 ℃間では錐面<c+a>すべりのしきい応力は大きく変化しない、といった傾向は平均

と標準偏差を考慮した Fig. 3-4-12 でも同様に読み取る事ができる。 

複数回の推定の間でしきい応力にばらつきが生じることに伴い、変形モードの活動度

にもばらつきが生じる。このため、VPSC シミュレーションによって予測された変形モ

ードから情報を読み取る際においても、このばらつきの存在に留意する必要がある。Fig. 

3-4-13 および Fig. 3-4-14 にそれぞれ室温－100 ℃および 100 ℃－150 ℃での各変形

モードの活動度の複数回の推定分に対応する平均と標準偏差を示す。いずれの温度、圧

縮方向、変形モードにおいてもある程度のばらつきが確認できるものの、その標準偏差
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の大きさは圧縮方向や変形モードの種類ごとの差に比べて小さいことが確認できる。ま

た、今回の解析において他２つの要因（圧縮方向、変形モードの種類）に比べて比較的

変形モード活動度への影響の小さかった圧縮温度についても、今回議論の対象とした①

室温－100 ℃間での錐面<c+a>すべりの活動の若干の増加、②100 ℃－150 ℃間での底

面<a>すべりと柱面<a>すべりの活動の増加とそれに伴う錐面<c+a>すべりの活動の

減少、といった傾向は問題なく読み取ることができる。 

本研究によって VPSC シミュレーションを用いたパラメータフィッティングと変形

モード解析におけるパラメータの非唯一性とそれが解析結果に及ぼす影響が初めて評

価された。パラメータの非唯一性が存在する場合においては、従来行われてきたような

人力での試行錯誤によるパラメータフィッティングは作業者由来のバイアスが入り込

みやすい。こうした状況の中で VPSC シミュレーションを用いてしきい応力や変形モ

ード活動度に関する信頼できる情報を得るため、また、限られた実験データから最大限

に情報を取り出すためには、本研究で試みたようなフィッティングの自動化手法とそれ

を用いたばらつきの評価アプローチが有効であると考えられる。 
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Fig. 3-4-11 Stress-strain and tensile twin fraction curves of AZ31B compressed at (a) RT, 

(b) 100°C, and (c) 150°C. The compression curve is shown by solid lines and open 

markers, and twinning fraction is shown by dotted line and solid markers. For both cases, 

the experimental data are shown by markers, and simulation results are shown by curves. 

The mean and standard deviation of the results for successful parameter estimations in 

each temperature are also shown for the simulation results. 
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Fig. 3-4-12 The calculated voce hardening curves of deformation modes at (a) RT and 

100 ℃ and (b) 100 ℃ and 150 ℃. The mean and standard deviation of the results for 

successful parameter estimations in each temperature are also shown. 
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Fig. 3-4-13 The calculated relative activities of deformation modes during compression 

along (a) ED, (b) TD and (c) ND at RT and 100 ℃. The mean and standard deviation of 

the results for successful parameter estimations are also shown. 
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Fig. 3-4-14 The calculated relative activities of deformation modes during compression 

along (a) ED, (b) TD and (c) ND at 100 ℃ and 150 ℃. The mean and standard deviation 

of the results for successful parameter estimations are also shown. 
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3.5 結言 

本研究では AZ31B 押出材の室温および準温間域（100 ℃~150 ℃）における圧縮変

形に対し、VPSC シミュレーションを用いた活動変形モード解析を行うことで、以下の

知見を得た。 

(1) 150 ℃までの準温間域における圧縮変形については顕著な動的再結晶、粒界すべり

は確認されず、この温度域における主要な変形メカニズムは転位のすべりと引張双

晶による変形であることが明らかとなった。 

(2) ED に沿った圧縮では、いずれの圧縮温度においても変形途中で急激な加工硬化が

生じることが明らかとなった。また、VPSC シミュレーションの解析により、この

急激な加工硬化は主要な変形メカニズムが引張双晶と柱面<a>すべりの２つから底

面<a>すべりと錐面<c+a>すべりの２つへの入れ替わりに伴い生じていることが確

認された。 

(3) ND および TD への圧縮においては、いずれの圧縮温度においても底面<a>すべり

による変形が支配的であるが、塑性ひずみ 6 %以下の変形初期では引張双晶と柱面

<a>すべり、6 %以上の変形後期では錐面<c+a>すべりの活動も確認された。 

(4) 各変形モードの活動度は、室温－100 ℃間では錐面<c+a>すべりが増加するのに対

し、100 ℃－150 ℃間では底面<a>すべりと柱面<c+a>すべりが増加するといった、

温度域によって異なる複雑な挙動を取った。これは、錐面<c+a>すべりの CRSS が

100 ℃付近で極大値を有することと関連した現象であると考えられる。 

(5) VPSC シミュレーションを用いたパラメータフィッティングと変形モード解析にお

けるパラメータの非唯一性とそれが解析結果に及ぼす影響が初めて評価された。

VPSC シミュレーションから信頼性の高い情報を得るためには、フィッティングの

自動化手法とそれを用いたばらつきの評価アプローチが有効であると考えられる。 
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4 章 

塑性変形シミュレーションを活用した 

希薄 Mg-Zn-Ca 合金の集合組織・力学特性解析 

 

4.1 緒言 

Mg 合金圧延材の低い成形性は、Mg の HCP 構造に由来する結晶単位での塑性異方

性の大きさと、圧延後の焼鈍時に形成する強い底面集合組織に起因する[1]。この２つ

の原因のうち前者を解決するものとして、高温での加工が試みられてきた。しかし、こ

の方法には加工に要するエネルギーの増加や生産性の悪化など、工業的な利用に際して

いくつかの欠点が存在する。後者の強い底面集合組織を解決するアプローチとしては、

圧延プロセスの工夫によるアプローチと、新たな合金の開発によるアプローチが存在す

る。このうち、特殊な圧延プロセスの工夫に関しては通常よりも高温で圧延を行う高温

圧延[2,3]や、上下のロールで異なる周速度を用いて圧延を行う異周速圧延[4]などが報

告されているが、これらの方法も工業的に用いる際には新たな設備投資を要するため、

工業的に用いる際のコストは比較的高いと言える。新しい合金の開発によるアプローチ

は、Mg に特定の元素、もしくはその組み合わせを添加することで、底面集合組織を弱

化して成形性を向上させるというものである。例えば、Mg-Zn 合金に希土類元素（RE）

を添加した Mg-Zn-RE 系合金は、圧延後の焼鈍時に形成される底面集合組織を弱化し、

成形性を大幅に向上させることが報告されている[5–13]。しかし、RE 元素は比較的高

価であるため、安価な代替合金系の探索が進められてきた。Mg-Zn-Ca 系合金はこうし

た合金のうちの一つであり、RE 含有合金と同様、底面集合組織の弱化による高い成形

性を達成できることと、Zn、Ca のいずれの元素も比較的安価であることから、大きな

注目を集めている合金である[14–21]。 

Mg 合金はその軽量性に加え、良好な振動吸収性や高い熱伝導率でも注目を集めてい

る材料であり、これらの特性は自転車、車椅子のフレームの振動特性の向上や電子機器

筐体の放熱性の向上に生かされている。このため、Mg 合金には高い室温成形性に加え、

良好な振動吸収性と高い熱伝導率が望まれている[22]。しかし、一般にこれら２つの特

性は合金元素の添加量の増加とともに悪化することが知られており、純 Mg の良好な振

動吸収性と高熱伝導率を維持するには、合金元素添加量を低い水準に抑える必要がある

[22,23]。 
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このような状況の中で、Mg-1.6Zn-0.5Ca-0.4Zr(wt.%)合金が良好な熱伝導性を有す

ると報告されていること[20]、および Mg-Ca 二元合金が優れた振動吸収性を示すこと

[23,24]を踏まえると、希薄 Mg-Zn-Ca 合金は良好な振動吸収性と高い熱伝導率を併せ

持った合金となることが期待される。しかし、Mg-Zn-Ca 合金の成形性は Zn 添加量に

依存し、全く Zn を添加しない Mg-Ca 合金はエリクセン値にして 3.6 mm と低い成形

性を有することが報告されている[15]。一方で、Mg-Zn-Ca 系合金はわずか 0.5 wt.%の

Zn 添加で成形性が大幅に改善することが報告されているが、成形性の遷移域であると

考えられる Zn 添加量 0.5 wt.%未満の希薄 Mg-Zn-Ca 合金の機械的性質と成形性に関

する研究はこれまで行われていない。本研究では、希薄 Mg-xZn-0.1Ca(wt.%)合金圧延

材を作成し、希薄域における Zn 添加量と成形性の評価を行うとともに、組織、集合組

織の評価と VPSC シミュレーションによる各変形モードのしきい応力の Zn 濃度依存性

の解析を組み合わせ、Mg-Ca 合金への Zn 添加による成形性向上メカニズムについて調

査を行った。 
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4.2 実験・計算方法 

4.2.1 実験方法・材料 

高周波誘導炉を用いて 6 種類の Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.1, 0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5 wt.%)

合金を作製した。鋳造されたインゴットは 49×29×57mm に機械加工され、熱間鍛造

用潤滑剤を塗布した後に押出成形に供された。押出しは 350℃、押出速度 5mm/min で

行い、厚さ 5mm の押出板材を得た。この押出板材に 1 パスあたりの圧下率 21%の圧延

を 350 ℃で 7 回行うことにより、厚さ 1mm の圧延材を得た。この際、各パスの圧延後

に板材を水で急冷し、再度圧延を行う前に 350℃に加熱した。最後に、圧延によって得

られた厚さ 1 mm の板材を 350℃で 1 h 焼鈍し、完全再結晶組織を有する板材を得た。 

圧延材の室温張出し成形性の評価はエリクセン試験により行った。エリクセン試験は、

ERICHSEN GmbH & Co.社製 142 型を用い、パンチ直径 20 mm、ブランク直径 60mm、

パンチ速度 5mm/min、しわ押さえ力 10 kN の条件で行い、試料の潤滑にはグラファイ

トグリスを用いた。平行長さ 12mm、幅 4mm、厚さ 1mm の引張サンプルを、RD、45°、

TD に沿って圧延・焼鈍した板から加工した。引張試験は Instron 社製 5565 引張試験機

を用い、初期ひずみ速度 2.8×10-3 s-1 で行った。また、Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金、Mg-0.3Zn-

0.1Ca 合金、および Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金については、EBSD 観察による組織観察を行

った。組織観察は焼鈍後試料に加え、圧延方向（Rolling direction; RD）に沿って 2、5、

10 %の引張変形を加えた試料についても行い、変形双晶の体積率を測定した。EBSD 観

察は JEOL 製走査型電子顕微鏡（JSM-IT500）を用いて行い、EBSD パターン自動収集・

分析ソフトウェア（OIM Analysis 7.0）によって解析した。 

 

4.2.2 計算方法 

本研究では、Zn 添加量が各変形モードのしきい応力、および活動変形モードに及ぼ

す影響の評価のために、Lebensohn と Tome によって開発されたプログラム[25]を用い

た VPSC シミュレーションを行った。計算対象は Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金、Mg-0.3Zn-

0.1Ca 合金、および Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金とし、計算に必要な初期方位情報にはこれら

の合金試料の焼鈍後組織の EBSD 観察から得られた集合組織情報を用いた。また、初

期集合組織情報の他に計算に必要な Voce 硬化パラメータに関しては、引張試験により

得られた引張曲線に加え、EBSD 観察により得られた引張双晶分率を VPSC シミュレ

ーションが再現するように評価関数 J  を以下のように定義し、Nelder-Mead 法を用い

てパラメータフィッティングを行った。 
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ここで、p は Voce 硬化パラメータ、
sim と

exp はそれぞれ応力の計算値と実験値、
simf

と
expf はそれぞれ引張双晶分率の計算値と実験値、 i は i 番目の計算ステップにおける

ひずみである。また、 と f の下付き文字は引張方向を表す。また、係数 A、B にはそ

れぞれ 1 MPa-2、1.0×106 を用いた。 

Mg 圧延材の引張変形中の錐面<c+a>すべりの活動は、他の変形モードに比べて非常

に低いことが報告されている[26]。このため、今回の条件では錐面<c+a>すべりのパラ

メータ推定は困難であると考え、錐面<c+a>すべりの Voce 硬化パラメータは先行研究

で報告されたパラメータに固定してその他 3 つの変形モード（底面<a>すべり、柱面<a>

すべり、引張双晶）のパラメータを推定した。このため、今回推定の対象とするパラメ

ータは 3 つの変形モード（底面<a>すべり、柱面<a>すべり、引張双晶）それぞれに対

する 4 つのパラメータ、つまり合計 12 となり、Eq. 4-2-1 中の Voce 硬化パラメータp

は以下のように表される。 

 

 
T

bas bas bas bas pri pri pri pri ttw ttw ttw ttw

0 1 0 1 0 1 0 1 0 1 0 1, , , , , , , , , , ,            =  p  (4-2-2) 
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4.3 結果 

4.3.1 機械的特性 

Fig. 4-3-1 に Mg-xZn-0.1Ca（x = 0.1, 0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5）合金圧延材のエリクセン

試験の結果を示す。今回試験を実施した中で最も Zn 添加量の低い Mg-0.1Zn-0.1Ca の

板材は 6.9 mm と中程度の値を取っており、これは Zn 添加量を 0.2 wt.%まで増加させ

ても大きく変化しなかった。しかし、Zn 添加量が 0.3 wt.%に達するとエリクセン値は

8.4 mm まで大幅に向上し、その後は緩やかに上昇して Zn 添加量 1.5 wt.%で最大値 9.1 

mm を示した。 

Fig. 4-3-2 に引張試験によって得られた引張曲線を RD、45°、TD の 3 つの引張方

向に分けて示す。また、Table 4-3-1 には引張試験で得られた各合金、引張方向の降伏応

力、引張強さ、破断伸び、一様伸び、n 値を示す。最も Zn 添加量の少ない Mg-0.1Zn-

0.1Ca ではいずれの引張方向でもおよそ 25 %程度の破断伸びを示しているのに対し、

最も Zn 添加量の多い Mg-2.5Zn-0.1Ca では RD への引張では 30 %、TD への引張では

38 %と、RD－TD 間の差が大きくなっている。このような傾向は今回試験を実施した

試料全体で一貫しており、破断伸びは Zn 添加量の増加に伴い増加するものの、その増

加量は RD に比べて TD のほうが大きいことが確認された。 

Fig. 4-3-3 に引張試験により測定された各合金の降伏応力、引張強さを示す。降伏応

力、引張強さのいずれの場合においても、Zn 添加量 0.2 wt.%の位置に明瞭なピークが

存在することが確認できる。また、引張方向ごとの差に関しては、破断のびとは対照的

に、降伏応力と引張強さの両方で TD に比べて RD が高い値を有している。 
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Fig. 4-3-1 Measured IE value and (a) and Erichsen test specimen of Mg-xZn-0.1Ca 

alloy sheets. 

 

 

 

Fig. 4-3-2 Tensile curves of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.1, 0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5) sample 

stretched along (a) RD, (b) 45° and (c) TD. 
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Fig. 4-3-3 Yield stress and (a) and ultimate tensile stress (b) of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.1, 

0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5) sample. 

 

 

Table 4-3-1 Tensile properties of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.1, 0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5) sample. 

Alloy Direction 
YS 

(MPa) 

UTS 

(MPa) 
FE (%) UE (%) n-value 

Mg-0.1Zn-0.1Ca RD 120 206 25 13 0.22 

45° 121 205 24 14 0.24 

TD 122 206 25 13 0.23 

Mg-0.2Zn-0.1Ca RD 132 218 24 14 0.22 

45° 123 213 28 16 0.26 

TD 122 214 28 15 0.28 

Mg-0.3Zn-0.1Ca RD 124 209 25 13 0.22 

45° 115 205 32 16 0.28 

TD 115 206 29 17 0.31 

Mg-0.5Zn-0.1Ca RD 128 210 25 14 0.22 

45° 110 203 31 19 0.30 

TD 108 204 30 17 0.34 

Mg-1.5Zn-0.1Ca RD 133 225 29 17 0.25 

45° 110 217 30 22 0.36 

TD 100 217 36 24 0.44 

Mg-2.5Zn-0.1Ca RD 127 229 30 19 0.27 

45° 94 223 35 27 0.45 

TD 84 221 38 27 0.52 
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4.3.2 集合組織・組織 

Fig. 4-3-4 は Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 1.5)合金圧延板材の EBSD-IPF マップと

(0002)極点図である。集合組織については、3 つの合金いずれにおいても同程度の集合

組織強度を有しており、3.4 m.r.d. (multiples of a random distribution) ~ 3.9 m.r.d. の

比較的低い値を示した。一方で、その分布形状は 3 つの合金で異なり、Mg-0.2Zn-0.1Ca

合金板材では底面の極が RD に傾斜しているのに対して Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金板材では

TD に傾斜し、極が２つに分裂した TD-split 集合組織を呈していることが確認できる。

また、Mg-0.3Zn-0.1Ca は両者の中間に対応するような集合組織を有しており、底面の

極が RD と TD の両方に傾斜していることが確認できる。これは、Mg-Zn-Ca 合金を始

めとしたいくつかの合金系で報告されている TD-split 集合組織について、Mg-xZn-

0.1Ca 合金での形成に要する臨界 Zn 濃度が Zn 濃度が 0.3 wt.%程度である可能性を示

唆している。 

一方、組織自体に関しては、いずれも等軸粒からなる完全再結晶組織を有しており、

その粒径はそれぞれ 0.2、0.3、0.5 wt.%で 13、17、19 μm と、Zn 添加量の増加に伴っ

て増加することが確認された。同様の傾向は、Mg-Zn-Nd [27]、Mg-Zn-Ce [12]、Mg-

Zn-Ca [15]合金でも報告されている。これについて、Sanjari らは、Mg-xZn-1Nd （wt.%）

合金の結晶粒成長挙動の観察から、Zn 添加量の増加に伴う Nd(Mg,Zn)3 析出物の形成

が Nd 母相濃度を減少させ、これに伴って Solute-drag 効果が弱化されることが高 Zn 添

加量の合金で粗大化速度が高くなる原因であると報告している[27]。Mg-Zn-Ca 系では、

Ca2Mg6Zn3、Ca2Mg5Zn13 に代表されるようないくつかの三元系化合物が報告されてお

り[28]、Zn 添加による結晶粒の粗大化はこれらの化合物のいずれかの形成に起因した

ものであると考えられる。これを確認するため、Mg-0.3Zn-0.1Ca と Mg-1.5Zn-0.1Ca

合金試料の SEM 画像を撮影し、Fig. 4-3-5 に示した。この図より、Mg-0.3Zn-0.1Ca 試

料には第二相粒子が含まれていないのに対し、Mg-1.5Zn-0.1Ca 試料にはわずかに第二

相粒子が存在することが確認された。また、EDS 点分析によって測定された化合物粒子

の Zn/Ca 比は 1.74 であった。これは、Ca2Mg6Zn3 相の理論 Zn/Ca 比の 1.5 に近く、

Mg-1.5Zn-0.1Ca で観察された化合物は Ca2Mg6Zn3 相であると考えられる。 

Fig. 4-3-6、Fig. 4-3-7、Fig. 4-3-8 はそれぞれ Mg-xZn-0.1Ca 合金試料の変形前およ

び 2、5、10 %引張変形時の同一領域における EBSD 観察結果について IPF マップに

IQ マップを重ねて表示したものである。また、引張変形時の条件では変形前の IPF マ

ップとの比較により引張双晶のみを抽出して表示したものも示した。いずれの条件にお
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いても引張変形によって{1012}  引張双晶や{1011}  圧双双晶、{1011}  -{1012}  二重双晶の

３種類の双晶が形成された。しかし、{1011}  圧双双晶、{1011}  -{1012}  二重双晶の割合

は僅かであり、ほとんどの双晶は{1012}引張双晶であった。これらの EBSD 観察結果

から変形前と変形後の IPF マップを比較し、引張双晶分率を算出した結果を Table 4-3-

2 に示す。いずれの合金においても、変形量の増加に伴い引張双晶分率が増加している

ことが確認できる。また、同じひずみ量で比較すると、Zn 添加量の少ない合金ほど引

張双晶分率が高くなることが分かる。一般に変形双晶は粒径が大きい条件ほど生じやす

いとされている[29]。しかし、Fig. 4-3-4 に示した EBSD による組織観察で得られた粒

径は Zn 添加量 0.2、0.3、0.5 wt.%で 13、17、19 μm と、Zn 添加量が多い合金ほど粒

が粗大になっている。このため、Zn 添加量の増加による引張双晶分率の低下は粒径に

よる影響では説明がつかず、他の要因があるものと考えられる。 
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Fig. 4-3-4 IPF maps and pole figures of annealed (a) Mg-0.2Zn-0.1Ca, (b) Mg-0.3Zn-

0.1Ca and (c) Mg-1.5Zn-0.1Ca sample. 
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Fig. 4-3-5 SEM micrographs of annealed (a) Mg-0.3Zn-0.1Ca and (b) Mg-1.5Zn-0.1Ca 

sample. 

 

 

Fig. 4-3-6 IPF maps of annealed (a), 2, 5 and 10 % deformed (b,c,d) Mg-0.2Zn-0.1Ca 

sample. Extracted tensile twin for 2, 5 and 10 % deformed sample is shown in (e,f,g). 
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Fig. 4-3-7 IPF maps of annealed (a), 2, 5 and 10 % deformed (b,c,d) Mg-0.3Zn-0.1Ca 

sample. Extracted tensile twin for 2, 5 and 10 % deformed sample is shown in (e,f,g). 
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Fig. 4-3-8 IPF maps of annealed (a), 2, 5 and 10 % deformed (b,c,d) Mg-1.5Zn-0.1Ca 

sample. Extracted tensile twin for 2, 5 and 10 % deformed sample is shown in (e,f,g). 

 

Table 4-3-2. Measured tensile-twin fraction of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 1.5) (wt.%) 

tensile stretched sample at different tensile strain. 

Alloy (wt.%) 2% strain 5% stain 10% strain 

Mg-0.2Zn-0.1Ca 2.25 4.58 5.26 

Mg-0.3Zn-0.1Ca 1.72 3.77 3.96 

Mg-1.5Zn-0.1Ca 0.70 2.27 3.72 
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4.3.3 VPSC シミュレーション 

VPSC シミュレーションは Fig. 4-3-4 に示した EBSD 観察結果に含まれる全ての粒

について、各結晶粒の平均方位を面積率で重み付き平均した集合組織情報を用いて行っ

た。この際、Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金、Mg-0.3Zn-0.1Ca 合金、Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金それ

ぞれについて、8484、6516、5880 個の結晶粒の情報を用いた。VPSC シミュレーショ

ンに必要な Voce-Hardening パラメータは、RD と TD に沿った引張曲線の実験データ、

および Table 4-3-2 に示した双晶分率を対象に、VPSC シミュレーションによる計算結

果が実験結果を再現するように 2 章で説明した Nelder-Mead 法による自動化手法を用

いて行った。Fig. 4-3-9 にこの際の Nelder-Mead 法の反復に伴う評価関数 J の変化を示

す。Mg-0.2Zn-0.1Ca、Mg-0.3Zn-0.1Ca、Mg-1.5Zn-0.1Ca のいずれの場合においても反

復回数 100 回までに評価関数の値は急速に減少し、その後緩やかに減少した。また、す

べての条件で最終的な評価関数値は初期値の 1/40 未満にまで減少しており、推定初期

値に比べて引張曲線と双晶分率の実験結果を精度よく再現するパラメータが得られて

いることが分かる。Fig. 4-3-10 は得られた Voce 硬化パラメータを用いて計算した引張

曲線、双晶分率と対応する実験結果を比較した図で、曲線とマーカーがそれぞれ計算結

果、実験結果を表している。フィッティングに用いた RD、TD の引張曲線および双晶

分率のいずれも実験値と計算値は非常に近く、VPSC シミュレーションによってこれら

の値が正確に再現されていることが分かる。また、特筆すべきはパラメータフィッティ

ングでは使用しなかった 45°の引張曲線についても計算結果が実験結果を正確に再現

している点である。このことは、得られたパラメータが RD と TD に沿った引張だけで

なく、板材試料全体の塑性異方性を再現していることを示しており、得られた Voce 硬

化パラメータの妥当性を更に裏付けるものといえる。 

このフィッティングの過程により得られた Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金、Mg-0.3Zn-0.1Ca

合金、Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金の Voce 硬化パラメータを Table 4-3-3 に示す。Mg-xZn-

0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 1.5)合金それぞれについて柱面<a>すべりと底面<a>すべりの無ひ

ずみ状態でのしきい応力比（ pri bas/o o  ）は 5.33、5.59、6.15 であり、これは純 Mg の単

結晶で測定された値（~ 85）[30]よりもはるかに低い値であるが、多結晶 Mg 合金を対

象とした VPSC シミュレーション解析ではよく見られる傾向である[30,31]。この不一

致は、VPSC シミュレーションにおけるしきい応力に反映される結晶粒微細化強化や固

溶強化等の各種強化メカニズムが非底面すべりと底面<a>すべりの間のしきい応力比

を減少させることに起因したものであると考えられている[30]。 
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Fig. 4-3-9 Transition of the evaluation function during parameter fitting process. 
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Fig. 4-3-10 Stress-strain and tensile twin fraction curves of (a) Mg-0.2Zn-0.1Ca, (b) Mg-

0.3Zn-0.1Ca and (c) Mg-1.5Zn-0.1Ca sample. The experimental data are shown by 

markers, and simulation results are shown by curves. 
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Table 4-3-3 The obtained Voce-hardening parameters of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 

1.5) (wt.%) alloy sheets. 

Alloy 
Deformation 

Mode 

Voce-Hardening parameter (MPa) 

τ
0
 τ

1
 θ

0
 θ

1
 

Mg-0.2Zn-0.1Ca Basal<a> 19.0 10.7 94.5 0.0 

  Prismatic<a> 101.3 11.0 155.5 0.0 

  Pyramidal<c+a> 175.0 150.0 300.0 0.0 

  Tensile twin 26.6 0.0 60.2 0.0 

Mg-0.3Zn-0.1Ca Basal<a> 18.0 11.4 87.1 0.0 

  Prismatic<a> 100.6 9.7 103.2 0.0 

  Pyramidal<c+a> 175.0 150.0 300.0 0.0 

  Tensile twin 31.7 0.0 21.2 0.0 

Mg-1.5Zn-0.1Ca Basal<a> 17.6 15.8 78.9 0.0 

  Prismatic<a> 108.3 8.6 96.2 0.0 

  Pyramidal<c+a> 175.0 150.0 300.0 0.0 

  Tensile twin 32.0 0.0 26.0 0.0 
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4.4 考察 

本研究では、Mg-xZn-0.1Ca 合金の機械的特性に及ぼす Zn 添加量の影響を実験およ

び計算の両側面から検討した。Zn 添加量を 0.2 wt.%から 0.3 wt.%に増やすと、エリク

セン値は 6.6 mm から 8.4 mm に大きく改善した。Mg 合金の成形性の低さは、常温で

活発に活動する変形モードが限られていること、および Mg 合金の圧延とそれに続く焼

鈍により形成される集合組織に起因するとされている。Mg-Zn-Ca 系合金の良好な成形

性は、主には後者の集合組織の弱化によるものであると考えられている。一方で、Mg-

Zn 単結晶を用いた実験では Zn 希薄域において Zn 添加に伴う柱面<a>すべりの固溶軟

化が生じることも報告されており[32]、Zn 添加による柱面<a>すべりの活動増加が成

形性向上に寄与する可能性も考えられる。このため、本研究では、Zn 添加がすべり系

の活動度と集合組織に及ぼす影響それぞれについてより詳細に解析することで、Mg-

xZn-0.1Ca 合金の Zn 添加量を 0.2 wt.%から 0.3 wt.%に増加させた際の成形性の急激な

改善の発現メカニズムについて調査した。 

 

4.4.1 Zn 添加量と各変形モードの関係 

Fig. 4-4-1 は Table 4-3-3 に示された Voce 硬化パラメータから計算された Voce 硬化

曲線を変形モードごとに分けて示している。Fig. 4-4-1 (b)で示されるように、Mg-xZn-

0.1Ca 合金の Zn 添加量を 0.2、0.3、1.5 と増加させるに従い、Zn 添加量 0.2 wt.%から

0.3 wt.%で柱面<a>すべりのしきい応力は一度低下した後、0.3 wt.%から 1.5 wt.%で上

昇に転じている。同様の傾向は Mg-Zn 合金単結晶を用いた実験で測定された Zn 希薄

域における柱面<a>すべりの CRSS でも観察されており[32]、関係が示唆される。今回

行った引張試験では、Zn 添加量が 0.1 wt.%から 0.2 wt.%に増加すると降伏応力は増加

するものの、その後 0.2 wt.%から 0.3 wt.%に増加した際は逆に減少に転じた。後に述

べるが引張変形の最初期では底面<a>すべりと引張双晶が優先的に活動する。これを踏

まえて 0.2Zn と 0.3Zn のでの各変形モードのしきい応力を確認すると、底面<a>すべり

ではほとんど差が見られず、引張双晶では降伏応力の高い 0.2Zn の条件の方がしきい応

力が低くなっている。このことから、Zn 添加量 0.2 wt.%から 0.3 wt.%にかけての降伏

応力の減少はしきい応力によって説明することはできず、この傾向は 0.2 wt.%Zn と 0.3 

wt.%Zn の試料の集合組織の差によって説明されるものと考えられる。 

Fig. 4-4-2 は引張変形の進行に伴う各変形モードの相対的な活動度の推移を Mg-

0.2Zn-0.1Ca、Mg-0.3Zn-0.1Ca、Mg-1.5Zn-0.1Ca の合金ごとに分けて示したものであ
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る。全ての合金、引張方向において、変形初期には底面<a>すべりに加え、引張双晶が

わずかに活動することが確認できる。また、その後変形が進行するにつれて、柱面<a>

すべりの活動が増加することも全条件に共通した傾向であると言える。これらの傾向は

Mg 合金の引張変形を対象とした多くの VPSC 解析で確認されている[6,26,33–36]。ま

た、合金ごとの差としては最も Zn 添加量の多い Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金において、他の

合金よりも RD-TD 間の変形モード活動度の差が大きくなっている点が挙げられる。

Mg-1.5Zn-0.1Ca は Fig. 4-3-4 に示すように明瞭な TD-split 集合組織を呈している。ま

た、TD-split 集合組織の TD に約 35°程度傾いた極はシュミット因子の観点から底面

<a>すべり活動に有利な集合組織であると考えられる。これらを踏まえて Mg-1.5Zn-

0.1Ca の RD-TD の変形モード活動度を確認すると、変形の最初期を除いて TD への引

張における底面<a>すべりの活動が RD のそれを上回っているため、Mg-1.5Zn-0.1Ca

の高い面内異方性は、TD-split 集合組織に起因するものであると考えられる。 

成形性が大きく異なる Mg-0.2Zn-0.1Ca および Mg-0.3Zn-0.1Ca の変形モード活動度

を比較すると、Mg-0.2Zn-0.1Ca において、柱面<a>すべりがより活発に活動している

点が確認できる。Fig. 4-4-1 (b)において、Mg-0.2Zn-0.1Ca は Mg-0.3Zn-0.1Ca よりも

高い柱面<a>すべりのしきい応力を有しており、Mg-0.2Zn-0.1Ca でより柱面<a>すべ

りが活発に活動したことは、一見不自然に思える結果である。しかし、無ひずみ状態で

の底面<a>すべりとのしきい応力比（ pri bas/o o  ）が変形モードの活動度に大きな影響を

与えるという報告[30,31]を元に検討すると、Mg-0.3Zn-0.1Ca の pri bas/ 5.33o o  = という

値に対して、Mg-0.2Zn-0.1Ca では pri bas/ 5.59o o  = であり、Mg-0.2Zn-0.1Ca のほうが相

対的により「軟らかい」柱面<a>すべりを有しているために柱面<a>すべりがより活発

に活動したと考えられる。Mg 合金における柱面<a>すべりの活動に関して重要な実験

的事実として、柱面<a>すべりは結晶粒が微細であるほど活動しやすいことが報告され

ている[37]。今回、より高い柱面<a>すべりの活動が確認された Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金

は Mg-0.3Zn-0.1Ca 合金よりも微細な粒径を有している。このため、今回 VPSC シミュ

レーションによって得られた Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金におけるより高い柱面<a>すべりの

活動は、柱面<a>すべりの活動の粒径依存性を反映したものである可能性がある。 

以上をまとめると、成形性が急激に上昇した 0.2 wt.%Zn から 0.3 wt.%Zn の間にか

けて、Mg-Zn 単結晶で確認されている柱面<a>すべりの固溶軟化と同等の柱面<a>すべ

りのしきい応力低下は認められた。しかし、底面<a>すべりとのしきい応力比（ pri bas/o o  ）

による影響で 0.3 wt.%Zn は 0.2 wt.%Zn よりも柱面<a>すべりが活動しづらい合金で
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あると言うことができる。このため、Mg-0.2Zn-0.1Ca と Mg-0.3Zn-0.1Ca の間の成形

性の急激な向上は、Zn の添加による柱面<a>すべりの活動増加によって説明すること

は難しいと考えられる。 

 

 

 

Fig. 4-4-1 Calculated Voce-hardening curves of (a) basal <a> slip, (b) prismatic <a> slip 

and (c) tensile twinning of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 1.5) sample. 
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Fig. 4-4-2 The calculated relative activities of deformation modes during tensile 

deformation of (a) Mg-0.2Zn-0.1Ca, (b) Mg-0.3Zn-0.1Ca and (c) Mg-1.5Zn-0.1Ca 

sample along RD and TD. 

 

 

4.4.2 Zn 添加量と集合組織の関係 

Mg 合金圧延板材の室温成形性はその集合組織の強度と分布に大きく影響されること

が知られている。また、特に良好な成形性が得られる Mg-Zn-RE 合金や Mg-Zn-Ca 合

金では、圧延後の焼鈍によって底面の極が TD に約 35°傾斜した TD-split 集合組織と

呼ばれる特異な集合組織を呈することが知られている。この TD-split 集合組織は張出

し成形時に主となる二軸引張応力下での底面<a>すべりの活動に有利な粒が多く、特に

成形性改善に有効であることが知られている[1,5,7,8,10–20,38]。一方で、TD-split 集合
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組織の形成起源については諸説あり、十数年もの間活発に議論の対象となってきたのに

もかかわらず、未だに決定的な説明は得られていない。しかし、その中で溶質元素の粒

界への偏析（粒界偏析）とそれによる Solute-drag 効果が圧延板材の再結晶・粒成長プ

ロセスに何らかの影響を与え、TD-split 集合組織の形成を誘起するという説は有力視さ

れている[13,17,39,40]。今回の場合、Zn 添加量を 0.2 wt.%、0.3 wt.%、1.5 wt.%と増

加させるに従い、集合組織は徐々に TD-split 集合組織に遷移した。Mg-Zn-Ca 合金に

おける Zn と Ca の粒界偏析量は Zn 添加量の増加とともに増加することが報告されて

おり[39]、Solute-drag 効果は Zn 添加量の増加とともに強くなることが予測される。し

たがって、本研究で観察された Zn 添加量の増加による TD-split 集合組織への遷移は

Zn および Ca の粒界偏析量の増加、およびそれに伴う Solute-drag 効果の強化によるも

のであると考えられる。 

Zn 添加に伴う集合組織の遷移が室温成形性に及ぼす影響をより定量的に調べるため、

Fig. 4-3-4 の EBSD データから RD および TD に沿った底面<a>すべりのシュミット因

子を計算した。計算されたシュミット因子を Fig. 4-4-3 に示す。Zn 添加量を 0.2 wt.%

から 0.3 wt.%に増加させると、TD に沿ったシュミット因子は 0.27 から 0.29 に著しく

増加した。その後も Zn 添加量の増加に伴いシュミット因子は増加するものの、増加の

程度は 0.2 wt.%Zn から 0.3 wt.%Zn の区間に比べると緩やかである。一方で、RD に沿

ったシュミット因子は TD-split 集合組織への遷移伴う RD に傾斜した粒の相対的な減

少により、Zn 添加量の増加とともに減少した。しかし、その減少量は TD へのシュミ

ット因子の増加量と比べると僅かであり、板材全体の平均としては、Zn 添加量の増加

に伴い、板面内方向への引張時に底面<a>すべりが活動しやすくなる事を示している。

また、この変化が特に 0.2 wt.%から 0.3 wt.%の間で顕著であったことを考えると、今

回観察された 0.2 wt.%から 0.3 wt.%での成形性の急激な改善について、その主要因は

集合組織の変化によるものであると結論づけられる。 
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Fig. 4-4-3 Average basal <a> Schmid factor of Mg-xZn-0.1Ca (x = 0.2, 0.3, 1.5) sample 

along RD and TD. 
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4.5 結言 

希薄 Mg-xZn-0.1Ca(x = 0.1, 0.2, 0.3, 0.5, 1.5, 2.5)の室温成形性、引張特性、および集

合組織に及ぼす Zn 濃度の影響を系統的に調べることで、以下の結論が得られた。 

 

(1) Zn 添加量の増加に伴い、集合組織は TD-split 集合組織に遷移した。この遷移は Zn

添加量 0.3 wt.%以上で徐々に生じ、Zn 添加量が 0.3 wt.%の時点では僅かな TD-

split 成分が観察されたのに対して、Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金では明瞭な TD-split 集合

組織が形成された。 

(2) Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金は 6.6mm と中程度の IE 値を示したのに対し、Mg-0.3Zn-

0.1Ca 合金は 8.4mm と大きな IE 値を示した。この室温成形性の大幅な改善は、0.3 

wt.%Zn 試料で TD-split 集合組織成分が形成されたことに関連していると思われ

る。 

(3) VPSC シミュレーションの結果から、Zn 濃度を 0.2 wt.%から 0.3 wt.%に増加させ

ると、柱面<a>すべりのしきい応力が減少することが示された。しかし、このしき

い応力の減少は変形中の柱面<a>すべりの活動に大きな影響を与えない。 
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5 章 

CALPHAD 法とフェーズフィールド法による 

多成分マグネシウム合金の Solute drag・共偏析解析 

 

5.1 緒言 

Mg 合金圧延板材の普及を妨げている低い室温成形性は、大きく分けて２つの要因に

由来する[1]。一つは底面<a>すべり以外のすべり系が非常に活動しづらいことによる

Mg の結晶単位での強い塑性異方性である。この問題の解決は難しく、合金元素の添加

により若干の改善が見られるという報告はあるものの、成形性の大幅な向上のためには

加工温度の上昇による非底面すべりの活性化[2,3]に頼るしかないのが現状である。し

かし、加工温度の上昇は材料の加熱工程の追加による生産性の低下や加工コストの増加

に繋がり、工業的な適用を考える上では好ましいとは言い難い。Mg 合金圧延板材の低

い成形性を誘起するもう一つの要因は、圧延後の焼鈍により生じる強い底面集合組織で

ある。このため、集合組織の弱化が室温成形性の改善に有効であり、圧延プロセスの改

善[4–6]や新たな合金の開発による集合組織の弱化をもとにした成形性改善が試みられ

てきた。特に、新たな合金の開発は、既存の生産設備が再利用可能であるなどの利点が

見込まれるため、積極的に研究が進められている。集合組織の弱化により良好な室温成

形性を示す合金としては、これまでに希土類（RE）元素を含む Mg-RE 合金、Mg-Zn 合

金に RE を添加した Mg-Zn-RE 合金[7–12]、4 章で取り扱った Mg-Zn-Ca 合金[13–19]

に加え、Mg-Ca 合金に遷移元素を添加したいくつかの合金[20–23]が発見されている。

これらの合金における合金元素添加による集合組織弱化のメカニズムは十数年に渡っ

て広く研究され[7,12,30–39,17,18,24–29]、様々なメカニズムが提唱されてきたものの、

未だに完全には明らかになっていない。 

集合組織弱化のメカニズムとして提唱されている例としては、晶出物による再結晶粒

の核形成（Particle stimulated nucleation）[12,28,37]やせん断帯での再結晶粒の核形成

（Shear bands nucleation）[12,28,29,31,35]による再結晶過程の変化、Zener 効果[12]

や Solute-drag 効果[12,28,31,34]による再結晶・粒成長過程の変化によるものなどが挙

げられる。しかし、Mg 合金における集合組織弱化は、析出物の存在しない合金[31]や、

合金元素が母相自体の性質に与える影響が非常に小さいと考えられる ppm レベルの希

薄合金でさえも報告されている[22,23]。これらを踏まえると、提唱されてきたメカニ



99 

 

ズムの中で、Solute-drag 効果による再結晶過程の変化は、他に比べてより有力な説で

あるといえる。Mg 合金の集合組織弱化と粒界偏析、およびそれに伴う Solute-drag は

広く研究されており[9,10,42,12,17,18,25,34,39–41]、多くの研究が粒界への複数元素の

偏析が集合組織弱化に重要であることを示唆している[17,18,34]。最近では、粒界に複

数の元素が共偏析することで集合組織が弱化されるという考えに基づいた合金選択基

準も提案されている[22,23]。この基準では、共偏析の促進のためには、合金元素間の混

合エンタルピーが負であることと、Mg より大きい原子と小さい原子の組み合わせであ

ることが重要であると主張されている。また、この基準に基づいた合金探索により、Mg-

Ni-Ca 合金が新たに室温成形性の良好な合金として発見されている[22]。これらの結果

は、２つ、もしくはそれ以上の数の元素の添加により生じる溶質間相互作用が粒界偏析

と Solute-drag 効果に影響し、その結果、集合組織弱化に重要な役割を果たすことを示

唆している。 

Solute-drag 効果とは、移動する粒界が粒界に偏析した溶質を引きずって移動するこ

とにより、粒界の移動が妨げられる現象である[43]。この現象に関する最初の理論的検

討は Cahn、Lücke、Stüwe らによって行われ、Cahn-Lücke-Stüwe（CLS）モデルと呼

ばれる理論モデルが提唱された[43,44]。このモデルによれば、Solute-drag 効果は粒界

速度と Solute-drag 効果の強さとの関係により、挙動の異なる２つの領域に分ける事が

できるとされている。一つは低速度/高駆動力領域で、この領域では Solute drag は粒界

移動速度の増加とともに増加する。もう一つは、高速度/低駆動力領域で、この領域で

は Solute drag は粒界移動速度の増加とともに減少する。物理的な描像としては、前者

は Solute-drag 効果が生じない静止した粒界から、徐々に粒界移動速度が増すにつれて

Solute-drag 効果が強く働くようになる領域であり、後者は粒界の移動速度が拡散速度

に比して速いために、粒界が溶質雰囲気から外れて動くことのできる領域に対応する。

CLS モデルは、単純なモデルであるにも関わらず Solute-drag 効果の重要な諸挙動を再

現できるという点から、Mg 合金に関するもの[42]を含む多くの研究で使用されてきた。

CSL モデルの提唱後、Hillert と Sundman によってエネルギー散逸定理に基づくモデル

化もなされており[45,46]、相変態界面での Solute-drag に関するものを含むいくつかの

研究で用いられている[47,48]。また、最近ではフェーズフィールド（PF）シミュレー

ションを用いて数値的に Solute-drag を評価するアプローチも提案されている[49–54]。

Solute-drag に関する最初の PF モデルは、Cha らによって開発された[51]。彼らは、PF

シミュレーションによる Solute-drag 効果の評価により、CLS モデルと一致する結果が
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得られることを報告している。その後、Strandlund らは、Solute-drag 効果を有効な PF

移動度として組み込むことで、溶質の拡散を解かずに Solute-drag を評価可能な PF モ

デルを開発し[54]、Fe-Ni 合金および Ni-Cr-Fe 合金の粒成長の計算に用いている。こ

のように、Solute-drag 効果については多くの研究がなされている。しかし一方で、Mg

合金の集合組織弱化に何らかの重要な役割を果たすと考えられる、多成分系における溶

質間相互作用が Solute-drag に及ぼす影響を詳細に検討した例は未だ存在しない。 

近年、アトムプローブトモグラフィーのような高度な微細組織観察手法の発展により、

粒界組成の正確な測定が可能になった[55]。これにより、粒界偏析に関する様々な新し

い実験的な知見が得られると同時に、粒界組成の計算モデルによる計算値を、実験値と

の直接比較により検証することができるようになった。例えば、Funamoto らは、

CALPHAD 法と Hillert の粒界相（Grain boundary phase; GBP）モデル[56]を組み合わ

せた手法を提案し、多成分合金の粒界の平衡組成を高い精度で予測可能であることを報

告している[57]。 

本研究では、多元系 Mg 合金における Solute-drag 効果を評価し、溶質間相互作用が

Solute-drag 効 果 に 及 ぼ す 影 響 を 明 らか にす るた め、 Solute-drag 効 果 に 関 す る

CALPHAD 連成 PF モデルを開発した。このモデルを用いて、集合組織の弱化が生じる

ことが明らかとなっている Mg-1.5Zn-0.1Ca (wt.%)合金、および集合組織の弱化が生じ

ない Mg-3Al-1Zn (wt.%)合金 (AZ31)における Solute-drag を評価し、集合組織弱化と

Solute-drag の関係について検討した。さらに、Hillert の粒界相モデルに基づき合金元

素間の共偏析傾向を示す新しい指標「共偏析指数」を導入し、Solute-drag のシミュレ

ーション結果と比較した。さらに、Mg によく添加される多数の元素について、その２

つを組み合わせた三元系 Mg 合金における共偏析指数を網羅的に計算し、集合組織の弱

化を引き起こすことが知られている合金系との比較を行うことで、集合組織弱化が観察

される合金系の共通則を発見した。 
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5.2 計算方法 

5.2.1 PF シミュレーション 

本研究では、Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金と Mg-3Al-1Zn 合金、およびこれらの三元系合金

に含まれる合金元素のうち片方のみが含まれた二元系合金の Solute-drag 効果を評価す

るため、2 章で説明した PF シミュレーションを用いた。この際、粒界相と母相のギブ

スエネルギー（ g m,G G  ）は、TC-Python（ThermoCalc の Python API）を介して

ThermoCalc ソフトウェアと CALPHAD データベース TCMG6 を呼び出して計算を行

った。また、Hillert の GBP モデルを用いて計算された粒界組成は、粒界相のエネルギ

ーとして液相の Gibbs エネルギーを用いた場合に実験結果をよく再現することが報告

されている。これに基づき、本研究では液相のエネルギーを粒界相のエネルギーとして

使用した。また、母相には、すべての計算で HCP 相を使用した。また、計算に当たり、

Cha らによって提案された手順に基づいてフェーズフィールド場  のプロファイルは

粒界幅=1(nm)の定常粒界の解析解にプロファイルを固定して計算を行った（Fig. 5-2-1

参照）。Solute drag の評価に必要な移動粒界における濃度場c の定常プロファイルは濃

度場の発展方程式（Eq. 2-3-9）を計算ステップ間の Solute-drag 圧力の差が 4×10-4 MPa

以下になるまで数値的に繰り返し解くことによって求めた。また、温度に関しては全て

の計算において Mg 合金の焼鈍温度として一般によく用いられる 623 K に設定した。計

算に用いた拡散係数を Table 5-2-1 にまとめる。 
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Fig. 5-2-1 The phase field profile and corresponding GB volume fraction used in the 

calculation. 

 

 

Table 5-2-1 The diffusion coefficients used in the calculation. [58–60] 

Self-diffusion coefficient of Mg at 623 K, DMg
Mg / m2s-1 5.8 × 10-16 

Impurity-diffusion coefficient of Zn at 623 K, DMg
Zn / m2s-1 3.3 × 10-15 

Impurity-diffusion coefficient of Ca at 623 K, DMg
Ca / m2s-1 4.8 × 10-14 

Impurity-diffusion coefficient of Al at 623 K, DMg
Al / m2s-1 1.3 × 10-16 

 

 

5.2.2 共偏析指数 

Hillert の粒界相モデルに基づいて三元系 Mg 合金中に含まれる２つの溶質元素間の

共偏析傾向を評価するため、2 章で説明した共偏析指数を用いた。この指標は粒界組成

の母相組成による微分（ g m/i j

ijm x x=   ）であり、元素 i と j が共偏析的傾向を有する場合

は正の値を、競合偏析的な傾向を有する場合は負の値を取る。PF シミュレーションと

同様にギブスエネルギーは TC-Python（ThermoCalc の Python API）を介して

ThermoCalc ソフトウェアと CALPHAD データベース TCMG6 を呼び出して計算し、

また、温度も PF シミュレーションと同じ 623 K を用いた。  
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5.3 結果 

5.3.1 Mg-Zn 合金における Solute drag 

Fig. 5-3-1 は、いくつかの異なる粒界移動速度における Mg-1.5Zn（wt.%）の定常濃

度プロファイルと Solute-drag 圧の粒界速度依存性の計算結果を示している。Zn の偏析

量は、粒界が静止しているとき（V ＝ 0 μm/s）に最大となり、粒界の移動速度の増加

とともに単調減少する。一方、Solute-drag 圧は、まず粒界移動速度の増加とともに増

加し、V = 2 μm/s で
dP  = 42.5 MPa のピーク値に達した後、粒界移動速度の増加とと

もに減少し始める。この挙動は、CLS モデル[43]を用いて得られた結果や、他のいくつ

かの先行研究[49,51,52,61]で得られた結果と一致している。この挙動は次のように説明

できる。低速度領域では、粒界の速度が増加すると、粒界周りにおける濃度プロファイ

ルの非対称性が増加する。Solute drag は溶質原子が粒界を引き付ける事により生じる

ため、濃度プロファイルの非対称性の増加に伴い、Solute-drag 圧は増加する。しかし、

粒界移動速度の増加は、Fig. 5-3-1 (a)に示すように溶質の偏析量の減少も引き起こす。

このため、この影響が強くなる高速度領域では、Solute drag を生じさせる溶質原子の減

少に伴い、Solute-drag 圧は減少する。 

 

 

Fig. 5-3-1 Steady-state profiles of concentration field of Zn (a) and solute-drag pressure 

(b) for Mg-1.5Zn (wt.%). 
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5.3.2 Mg-Zn-Ca 合金における Solute drag 

Fig. 5-3-2 は、Mg-1.5Zn-0.1Ca および Mg-1.5Zn、Mg-0.1Ca (wt.%)の粒界が静止し

た状態での定常濃度プロファイル（Fig. 5-3-2 (a)）、粒界が V = 20 μm/s で移動する

条件での定常濃度プロファイル（Fig. 5-3-2 (b)）、および Solute-drag 圧の粒界速度依存

性（Fig. 5-3-2 (c)）である。また、Solute-drag 圧に関しては、二元系合金の値の和を点

線で示した。Fig. 5-3-2 (a)より、粒界が静止している場合では、Zn は Ca よりも多く偏

析する事がわかる。しかし、粒界移動速度が V = 20 μm/s まで上昇すると、この関係

は逆転し、粒界において Ca が Zn よりも多く存在するようになる。これは Zn の方が

Ca よりも粒界速度上昇の影響を受けて偏析量が減少しやすいことを示している。これ

に関しては、Zn の拡散係数（ Mg

ZnD ＝3.3×10-15 m2s-1[59]）が Ca の拡散係数（ Mg

CaD ＝

4.8×10-14 m2s-1[60]）よりも小さいため、Zn 原子がより低い粒界移動速度で粒界から脱

離しやすいことに起因するものと考えられる。また、Zn と Ca の拡散速度の違いは、両

者の二元系合金の Solute-drag 圧のピーク位置にも反映されている。つまり、Mg-1.5Zn

では粒界移動速度 V = 2 μm/s の位置にピークを持つのに対し、より拡散の速い Ca を

含む Mg-0.1Ca 合金では、より高速側の V = 20 μm/s の位置にピークを有している。 

三元系合金（Mg-1.5-0.1Ca）と二元系合金（Mg-1.5Zn、Mg-0.1Ca）の比較に関して

は、Zn、Ca ともに三元系合金の方が二元系合金よりも粒界偏析量が多くなっているこ

とが分かる（Fig. 5-3-2 (a)）。また、これに対応して三元系合金における Solute-drag 圧

は二元系合金の和（Fig. 5-3-2 (c)点線）よりも高くなっている。例えば、Solute-drag 圧

のピーク値に関して見ると、Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金におけるピーク値は V = 2 μm/s に

おける
dP  = 79.4 MPa である。これは Mg-1.5Zn におけるピーク値のほぼ 2 倍であり、

わずか 0.1 wt.%の Ca 添加が Solute-drag 圧に大きく影響することがうかがえる。また、

以上の結果は、Mg 合金内において Zn と Ca が粒界偏析と Solute-drag について正の相

互作用を有し、これらの元素の共添加によって粒界偏析量が増加するとともに、Solute-

drag 効果が強化されることを示している。 
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Fig. 5-3-2 Steady-state profiles of concentration field of Zn and Ca at GB velocity V of 0 

μm/s (a) and 20 μm/s (b), and solute-drag pressure (c) for Mg-1.5Zn-0.1Ca, Mg-1.5Zn, 

and Mg-0.1Ca (wt.%). The sum of the solute-drag pressure of two binary alloy is shown 

as dotted line in (c). 

 

 

5.3.3 Mg-Al-Zn 合金における Solute drag 

Fig. 5-3-3 は、Mg-3Al-1Zn および Mg-3Al、Mg-1Zn (wt.%)の V = 0, 2 μm/s での

定常濃度プロファイル（Fig. 5-3-3 (a, b)）および Solute-drag 圧の粒界速度依存性（Fig. 

5-3-3 (c)）である。Al は Mg 中で Zn よりも拡散速度が遅い（Table 5-2-1）。このため、

Fig. 5-3-3 (a)と Fig. 5-3-3 (b)を比べると、粒界速度の増加に伴い、Al の偏析量が Zn に

比べて減少が大きいことが確認できる。また、Mg-1.5Zn-0.1Ca の場合と同様に、合金

元素間の拡散係数の差は二元系合金の Solute-drag 圧のピーク位置にも現れており、

Mg-1Zn の Solute-drag 圧のピーク位置が V = 2 μm/s 程度であるのに対し、より拡散

の遅い Al ではピークは V = 0.4 μm/s 程度とより低速側に位置している。 

溶質元素間の拡散速度と偏析量、Solute-drag 曲線の関係が Mg-1.5Zn-0.1Ca の場合

と同等のものとなったのに対し、三元系合金（Mg-3Al-1Zn）と対応する二元系合金（Mg-

3Al、Mg-1Zn）の関係は、Mg-1.5Zn-0.1Ca の場合とは異なったものとなった。まず、

偏析量に関しては、Mg-1.5Zn-0.1Ca の場合とは逆に、Al と Zn の偏析量が二元系合金

よりも少ない（Fig. 5-3-3 (a)）。また、これに対応するようにして、三元系合金におけ

る Solute-drag 圧は、二元系合金の値の合計よりも低くなった。これらの結果は、Al と
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Zn が粒界偏析と Solute-drag の点で負の相互作用を示し、Al と Zn の共添加が互いの粒

界偏析を抑制し、Solute-drag 効果を低減させることを示している。このように、粒界偏

析と Solute-drag に及ぼす溶質間相互作用は、合金元素の組み合わせに依存し、Solute-

drag を強める共偏析、もしくは Solute-drag を弱める競合偏析のいずれにもなり得るこ

とが明らかとなった。また、Mg-3Al-1Zn の Solute-drag 圧のピーク値は V = 2 μm/s

における
dP  = 41.8 MPa であり、これは、Mg-1.5Zn-0.1Ca のピーク Solute-drag 圧の

約半分である。 

 

 

Fig. 5-3-3 Steady-state profiles of concentration field of Al and Zn at GB velocity V of 0 

μm/s (a) and 20 μm/s (b), and solute-drag pressure (c) for Mg-3Al-1Zn, Mg-3Al, and 

Mg-1Zn (wt.%). The sum of the solute-drag pressure of two binary alloy is shown as 

dotted line in (c). 

 

 

5.3.4 粒界拡散の影響 

ここまでに示した計算結果は、粒界における高速な拡散（粒界拡散）の影響を考慮し

ていない。しかし、複数の研究で粒界拡散は Solute-drag 圧に強く影響することが示さ

れており[43,49,51,52,61]、定量的な計算結果を得るためには、粒界拡散の影響の考慮

は重要である。しかし、Mg 合金に関する粒界拡散係数のデータは限られており、さら

に移動粒界中の粒界拡散係数は静止粒界中のそれよりも高いと考えられている[62]。こ

れらの理由から、現状の問題設定に適した粒界拡散係数を設定することは、現状では非
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常に難しい。このため、本研究では Cha らによる解析[51]を参考に、粒界領域での拡散

モビリティを母相の値の定数（ ）倍として仮定し、粒界拡散が多元系合金の Solute-

drag に及ぼす基本的な関係を調査した。なお、シミュレーションが一次元で行われてい

るため、このセクションで考慮する粒界拡散は粒界面に垂直な方向への拡散であり、面

内方向の拡散は考慮されないことに注意されたい。この計算では、Eq. 2-3-10 の代わり

に以下の式を用いて拡散モビリティを計算する。 

 

 ( ) 0 0 0 Mg1 ( ) ( )( )ij ik i jk j k k

k

M h c c c M   = + − −  (5-3-1) 

 

Fig. 5-3-4 に異なる   で計算した(a)Mg-1.5Zn-0.1Ca および(b)Mg-3Al-1Zn の

Solute-drag 圧を示す。Fig. 5-3-4 の横軸は異なる での計算結果間の比較をより容易に

するため、 (1 )+ で割って規格化している。Mg-1.5Zn-0.1Ca および Mg-3Al-1Zn の両

合金ともに、Solute-drag 圧のピーク値は が 0 から 10 に増加するとともに減少し、そ

の後ピーク値、ピーク位置ともに大きく変化しない。先に説明したとおり、Fig. 5-3-4

の横軸は (1 )+ によって規格化されており、この図中でピーク位置が大きく変化しない

ことは、Solute-drag 圧を最大化する粒界移動速度が、粒界における拡散速度におよそ

比例することを表している。これらの挙動は Cha らが二元系における解析で示した結

果[51]と同等のものであり、これらの関係は系の成分数に関係なく成立するものである

と思われる。 

Fig. 5-3-5 には =100 と =10000 の場合の Mg-1.5Zn-0.1Ca および対応する二元系

合金（Mg-1.5Zn、Mg-0.1Ca）の Solute-drag 圧の比較を示す。なお、Fig. 5-3-2 (c)と同

様に二元系合金の Solute-drag 圧の和を点線で示す。粒界拡散を考慮した場合において

も、考慮しない場合と同様に三元系合金における Solute-drag 圧が二元系合金の Solute-

drag 圧の和よりも大きくなることが確認できる。同様の確認を Mg-3Al-1Zn について

も行った結果を Fig. 5-3-6 に示す。Mg-3Al-1Zn についても粒界拡散の考慮によって Al

と Zn の Solute-drag に関する負の相互作用が変化することはなく、三元系合金におけ

る Solute-drag 圧が二元系合金の Solute-drag 圧の和を下回っていることが確認できる。

これらの結果より、Mg-1.5Zn-0.1Ca および Mg-3Al-1Zn における Zn-Ca 間、および

Al-Zn 間に存在する正負の溶質間相互作用は、粒界拡散の影響を受けないと結論づける

ことができる。 
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Fig. 5-3-4 Solute-drag pressure of (a) Mg-1.5Zn-0.1Ca and (b) Mg-3Al-1Zn (wt.%) for 

various GB diffusion factor α. The horizontal axis is normalized by (α + 1). 

 

 

 

Fig. 5-3-5 Solute-drag pressure of Mg-1.5Zn-0.1Ca (wt.%) for GB diffusion factor α of 

100 (a) and 10000 (b). 
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Fig. 5-3-6 Solute-drag pressure of Mg-3Al-1Zn (wt.%) for GB diffusion factor α of 100 

(a) and 10000 (b). 
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5.4 考察 

 

5.4.1 共偏析と競合偏析 

本研究では、Mg-1.5Zn-0.1Ca と Mg-3Al-1Zn の 2 種類の三元系 Mg 合金について

Solute-drag 圧を計算した。その結果、Mg-1.5Zn-0.1Ca の Solute-drag 圧は、一方の合

金元素のみを含む二元系合金の Solute-drag 圧に比べ増加し、Mg-3Al-1Zn では逆に減

少した。また、三元系/二元系間での Solute-drag 圧の増減は静止した粒界への偏析量の

増減とも対応しており、三元系合金で Solute-drag 圧が大きくなる Mg-1.5Zn-0.1Ca で

は三元系合金の方が Zn、Ca の偏析量が多くなったのに対し、Mg-3Al-1Zn では三元系

合金における偏析量は二元系合金よりも少なくなった。この関係は、次のように説明で

きる。粒界偏析は、溶質が粒界に引き寄せられる現象である。しかし、Solute-drag 効果

はこの逆に相当し、溶質が粒界を引き付ける現象である。つまり、粒界偏析と Solute-

drag 効果は作用・反作用のような関係にある。このため、溶質が粒界に強く引き寄せら

れる条件では、粒界も溶質に強く引き付けられ、粒界偏析と Solute-drag が連動して増

加する。 

この考えに基づくと、静止した粒界への偏析量に関する共偏析/競合偏析傾向の評価

は、PF シミュレーションを用いた Solute-drag 圧に対する正負の溶質間相互作用の評

価と同等の結果を得る事のできる、より簡便な評価法であると言える。2 章で説明した

ように、今回用いた PF モデルでは、静止した粒界の粒界組成の計算結果（ =0.5 にお

ける濃度）は Hillert の粒界相モデルを用いて計算した結果と一致する。このため、本

項では Hillert の粒界相モデルに基づき共/競合偏析傾向を評価する共偏析指数を指標と

して、いくつかの Mg 合金に関する共/競合偏析傾向の評価を行う。 

623K における Mg-1.5Zn-0.1Ca および Mg-3Al-1Zn の共偏析指数の計算結果を Table 

5-4-1 および Table 5-4-2 に示す。Table 5-4-1 において、非対角成分はいずれも正の値

を示しており、これは、母相中の Zn または Ca のいずれかが増加すると、もう一方の

合金元素の粒界偏析が促進されることを示している。この結果は、PF シミュレーショ

ンで計算された Fig. 5-3-2 (a)の結果と一致する。また、
ZnCam が 17.46 という非常に大

きな値を有していることも注目に値する。これは
ZnZnm の 14.93 よりも大きく、Zn と Ca

の間の溶質間相互作用が強いために、Ca の添加が Zn 自体の添加よりも Zn の粒界偏析

量を増加させるのに効果的であることを示している。対照的に、Mg-3Al-1Zn の共偏析

指数の非対角成分は負の値を示した（Table 5-4-2）。これは、Al と Zn は粒界偏析に関
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して負の相互作用を持ち、もう片方の元素の粒界偏析を抑制することを表しており、こ

ちらも PF シミュレーションで得られた Fig. 5-3-3 の結果と一致する。 

複数の研究で、原子サイズが母相原子よりも大きい元素と小さい元素の組み合わせの

粒界偏析は粒界エネルギーをより大きく減少させるため、共偏析的傾向を持つと主張さ

れている[17,34]。今回の場合では、Zn（1.34Å）と Ca（1.97Å）の組み合わせは、Mg

（1.60Å）より小さい/大きい組み合わせであるが、Zn （1.34Å）と Al （1.43Å）の組み

合わせは、両者ともに Mg （1.60Å）より小さい組み合わせとなる。このため、原子サイ

ズが共/競合偏析的傾向と相関を持つという主張は、今回のケースにおいては妥当に思

える。この主張をより多くの元素の組み合わせで検証するため、Mg-0.1X-0.1Y (at.%) 

三元系合金の共偏析指数の非対角成分を様々な X と Y について計算した。計算された

共偏析指数を Fig. 5-4-1 に示す。X と Y の元素は Mg 合金に添加される代表的な合金元

素から選択し、原子サイズ順に並べた（Zn が最小、Ca が最大）。また、Eq. 2-2-12 か

ら明らかなように、共偏析指数は組成依存性を有する値であるため、ここに示した結果

はあくまで希薄 Mg 合金における代表値と捉えるべきである。Fig. 5-4-1 より、原子サ

イズが大きい元素と小さい元素の組み合わせは共偏析指数が正の値を示し、両方の元素

の原子サイズが Mg の原子サイズより小さい（または大きい）組み合わせは共偏析指数

が負の値となる傾向が確認された。この結果は、従来の原子サイズと共/競合偏析傾向

に関する主張が CALPHAD データベースに基づく理論計算によって検証されたことを

意味しており、CALPHAD データベース（TCMG6）が陽に原子サイズの情報を含まな

いことを考えると、驚くべき結果であると言える。通常、CALPHAD データベースは

相平衡などの実験結果を再現するようにギブスエネルギーがアセスメントされている。

このため、Hume-Rothery 則[63]として知られているように、原子サイズが相平衡に影

響を及ぼすことを考えると、今回の結果は相平衡に対する原子サイズの効果が

CALPHAD データベースに正しく反映され、それが Hillert の粒界相モデルによる計算

を通じて可視化されたものであると考えられる。 
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Table 5-4-1 The co-segregation index matrix of Mg-1.5Zn-0.1Ca (wt.%). 

Concentration in GB 
Concentration in matrix 

xm
Zn xm

Ca 

xg
Zn 14.93 17.46 

xg
Ca 1.9 50.73 

 

 

Table 5-4-2 The co-segregation index of Mg-3Al-1Zn (wt.%). 

Concentration in GB 
Concentration in matrix 

xm
Zn xm

Al 

xg
Zn 15.15 -1.12 

xg
Al -9.82 3.95 
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Fig. 5-4-1 Off-diagonal components of co-segregation index in Mg-0.1X-0.1Y (at. %) 

alloys. The elements are ordered by atomic size. Note that the color bar scale is linear 

from -10-1 to 10-1 and logarithmic otherwise. 

 

 

5.4.2 Mg 合金の集合組織弱化 

本項では、Solute drag に関する PF シミュレーション結果と共偏析指数の計算結果に

基づいて、Mg 合金における集合組織弱化について議論する。今回取り扱った Mg-Zn-

Ca 系合金を含め、現在までにいくつかの Mg 合金が集合組織の弱化に有効であること

が報告されている。代表的な例としては、Mg-Zn-RE[7–12]、Mg-Zn-Ca[13–19]、Mg-

Ag-Ca[20,21]などがある。特筆すべきは、一部の例（Mg-RE[64,65]と Mg-Ca[17]）を

除き、これらの三元系合金に含まれる元素のうち片方のみが含まれる二元系合金（Mg-
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Zn、Mg-Ag 等）では集合組織弱化が観察されないこと、および、Mg-RE と Mg-Ca に

関しても、Zn 等の元素を添加した三元系合金 （Mg-Zn-RE、Mg-Zn-Ca）に比べると集

合組織弱化の効果が限定的であることである[12,17]。これらの点を考慮すると、Mg 合

金の集合組織弱化には、何らかの形で 2 種類以上の元素の共添加が重要な役割を果たし

ていると考えるのは妥当であるように思われる。 

数十年にわたる研究にもかかわらず、Mg 合金の合金元素添加による集合組織弱化の

詳細なメカニズムについては依然として議論が続いており、明確な結論は得られていな

い。しかし、有力な説の一つには Solute-drag によって、元来優先的に成長しやすい底

面集合組織成分を有する結晶粒[33]の成長が抑制されることで集合組織が弱化される

という説がある[18]。二元系 Mg-RE 合金系については、Robson[42]による理論的解析

の例があり、Langmuir-McLean モデル[66]を用いた粒界偏析の解析と CLS モデル

[43,44]を用いた Solute-drag 解析によって、集合組織弱化を引き起こす Mg-RE 合金で

は RE 元素が粒界に強く偏析し、動的再結晶（DRX）過程において非 RE 元素（Zn、Al

等）よりも強い Solute-drag 圧を生じることを明らかにしている。一方で、同様の解析

を三元系合金に対して行った例は未だ存在しない。 

より強い Solute drag が集合組織の弱化に効果的であるという考えに基づけば、Mg-

1.5Zn-0.1Ca は Mg-3Al-1Zn よりも集合組織強度が低くなると予想される。これは、

Mg-1.5Zn-0.1Ca が Mg-3Al-1Zn に比べて弱い集合組織を持つという実験的事実[16]と

一致する。したがって、より強い Solute-drag が底面集合組織を弱化するという考えは、

今回のケースでは妥当であると思われる。 

5.3.4 項で議論したように、Solute-drag 圧のピーク位置は粒界拡散係数に依存する。

したがって、実験的に観測された粒界移動速度と今回の PF シミュレーションの結果を

直接比較する事は難しい。しかし、Solute-drag 圧の計算ピーク値に関しては、いずれも

再結晶の駆動圧力の一般的な範囲内（10～100 MPa）[25]である。したがって、PF シ

ミュレーションによって得られた Solute-drag 圧のピーク値の観点から見ても、これら

の Mg 合金で、Solute-drag 効果が再結晶過程に大きな影響を与えていると考えるのは

妥当であるように思われる。 

多くの研究が、合金元素の集合組織弱化能は、合金元素の Mg に対する固溶限と相関

を持つことを報告している[28,31,42]。具体的には、Mg に対する固溶限が小さい元素

ほど、集合組織弱化に寄与しやすいとされている。これは、Mg 原子とのサイズ差が大

きい元素は、固溶によって Mg 格子中に導入されるひずみの大きさから固溶量が制限さ
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れ、このひずみエネルギーの緩和のために優先的に粒界に偏析するためであると考えら

れている[42]。これは、母相中に固溶できる元素の量は固溶限までに制限されるため、

1 種類の合金元素を無制限に添加して Solute-drag 効果を強化することはできないとい

うことを意味している。この制約を考慮すると、共偏析傾向を有する元素の共添加は、

各元素の固溶限を超えることなく Solute-drag 効果強化することができるため、Mg 合

金における Solute-drag 効果を最大化する効果的なアプローチであると考えられる。こ

の関係は集合組織強度の低い三元系合金は多く存在するにも関わらず、二元系合金は少

ないことを説明するものである可能性がある。また、正の溶質間相互作用による強い

Solute-drag 効果が Mg 合金の底面集合組織弱化に寄与するという考えは、Fig. 5-4-1 に

おいて集合組織弱化が確認されている合金の多く（例えば、Mg-Zn-Ca、Mg-Zn-Y、Mg-

Zn-Ce、Mg-Ag-Ca）が、正の共偏析指数を持つという点からも更に裏付けられる。 

本研究では、Mg-1.5Zn-0.1Ca および Mg-3Al-1Zn の Solute-drag を評価し、Solute-

drag 効果に及ぼす溶質間相互作用の影響を検討した。得られた結果は、Solute-drag が

Mg 合金の集合組織弱化に重要な役割を果たすという考えを支持するものであり、溶質

間相互作用が Solute-drag に大きな影響を及ぼすことがわかった。これらの結果は、良

好な室温成形性を有する Mg 合金のための CALPHAD に基づく設計アプローチの可能

性を開くものである。 

  



116 

 

5.5 結言 

代表的な 2 種類の Mg 合金、Mg-1.5Zn-0.1Ca と Mg-3Al-1Zn(wt.%)、および対応す

る二元系合金の Solute-drag 効果を PF シミュレーションによって計算した。また、

Hillert の粒界相モデルに基づいて粒界偏析における共/競合偏析傾向を記述する新たな

指標「共偏析指数」を導入し、溶質間相互作用が粒界偏析と Solute-drag 効果に及ぼす

影響を調査した。得られた結論を以下に示す。 

 

(1) Mg-1.5Zn-0.1Ca の Solute-drag 圧は、Mg-1.5Zn と Mg-0.1Ca の Solute-drag 圧

の合計値よりも高くなった。このことは、Zn と Ca が Solute-drag 効果について

正の相互作用を有し、共添加が Solute-drag 効果を強化することを示している。 

(2) Mg-1.5Zn-0.1Ca とは対照的に、Mg-3Al-1Zn の Solute-drag 圧は、Mg-3Al と

Mg-1Zn の値の合計よりも低くなった。Mg-1.5Zn-0.1Ca の結果と合わせると、

溶質間相互作用は合金元素の組み合わせによって正にも負にもなり得ることが

明らかとなった。 

(3) Mg-1.5Zn-0.1Ca では対応する二元系合金に比べて粒界に偏析する溶質が多かっ

たのに対し、Mg-3Al-1Zn では対応する二元系合金に比べて粒界に偏析する溶質

が少なかった。これは、三元系合金と二元系合金における Solute-drag 圧の増減

と対応している。 

(4) Mg-1.5Zn-0.1Ca の Solute-drag は、Mg-3Al-1Zn の Solute-drag よりも強く、Mg

合金では Solute-drag が組織の弱化に寄与するという説を支持する結果となった。 

(5) 様々な Mg-0.1X-0.1Y(at.%)三元系合金について、Hillert の GBP モデルに基づ

く共偏析指数を計算し、大きな原子と小さな原子は粒界に共偏析しやすいという

主張が検証された。また、集合組織弱化が確認される合金の多くについて、溶質

元素が共偏析の関係にあることが明らかとなった。 
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5.6 附録 共偏析傾向と熱力学パラメータ 

本節では、本研究で提案した共偏析指数について、熱力学的な理解を深めるために母

相、粒界相が共に正則溶体モデルで表される場合を仮定して具体的に展開し、各ギブス

エネルギーパラメータと共偏析的傾向についての関係を詳しく検討する。 

対象とする合金を仮想三元系合金 A-B-C とし、元素 B、C の母相組成を B

mx 、 C

mx 、粒

界組成を B

gx 、 C

gx とする。ただし、元素 A の組成は従属（ A B C

m m m1x x x= − − 、 A B C

g g g1x x x= − − ）

として取り扱う。母相、粒界相ともにギブスエネルギーが正則溶体モデルで与えられる

という仮定により、相 p のギブスエネルギー pG は、 

 

 

( )

B C A B C B B C C

0 0 0

AB B C B BC B C AC B C C
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 (5-6-1) 

 

として表される。ここで、 0

i

pG は相 p の元素 i 純物質のギブスエネルギー、 ij

pL は相 p

における元素 i と j の間の相互作用パラメータ、R は気体定数、T は温度である。また、

エネルギー関数のヘッセ行列は、 
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と表され、その逆行列 1

p

−
H は、 
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となる。ただし、| |pH はヘッセ行列の行列式（ヘッシアン）である。これを Eq. 2-2-

12 に代入することで、共偏析指数 ijm を計算することができる。 

BCm について具体的に計算すると、 

 

 

AC BC AB AC

g m m mC A A

g g m

BC

g AC BC AB AC

m g g gC A A

m m g

2
1

| |
2

RT RT RT
L L L L

x x x
m

RT RT RT
L L L L

x x x

   
− + − − + −    

   
=  

   
− + − − +    

   

H
 (5-6-4) 

 

となる。ここで、粒界組成における粒界相のギブスエネルギー局面が下に凸（スピノ

ーダル領域ではない）場合を仮定すると、 gH  は正定値となるため、その固有値は全て

正であり、 g| |H は正の値を取る。また、本研究で取り扱った Mg 合金の組成を踏まえ

て、希薄合金（ B A

m mx x および C A

m mx x ）の場合を考えると、右辺第二項前半の C

m/RT x

は他に比べて大きな正の値を取るため、これにかかる ( )BC AB AC A

g g g g/L L L RT x− − + が
BCm の

正負を決定づけることになる。具体的には、( )BC AB AC A

g g g g/L L L RT x− − + が負の場合は
BCm

が正の値を取り共偏析的傾向に、正の場合は
BCm が負の値を取るため競合偏析的傾向に

対応する。式中の相互作用パラメータ ij

pL は相 p における元素 i 、j 間の相互作用を表し、

正の値は元素 i  、 j  間の反発を、負の値は元素 i  と j  が互いに引き合う相互作用を表す。

これを踏まえると、この結果は、希薄 A-B-C 合金系の粒界相において B－C が A－B お

よび A－C よりも強く引き合う場合に生じるということを表している。また、相互作用

パラメータ ij

pL は相 p における混合のエンタルピーを決定するパラメータであり、今回得

られた結果は、Bian らによって提案された経験的な易成形性 Mg 合金の元素選択指針

の一つ、「混合のエンタルピーが Mg－合金元素に比べて合金元素同士の方が負に大き

い組み合わせ」[22]と直接対応するものであると考えられる。これは、Bian らによって

提案された経験的な条件が、理論的に導き出された合金元素間の共偏析が生じるための

条件と一致することを表しており、この点からも、易成形性 Mg 合金の開発における共

偏析の重要性を確認することができる。 
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6 章 

結言 

 

6.1 総括 

本研究では、その高い軽量性から様々な用途への利用が期待されつつも、低い成形性

によって多くの用途が制限されている Mg 合金展伸材の成形性について、計算および実

験を組み合わせた解析を用いて、その成形性改善に関する検討を行った。 

3 章では、AZ31B 合金の押出材に関して、工学的な重要度の高い準温間域（~150 ℃）

での温間圧縮に関して、圧縮曲線と集合組織の実験データから VPSC シミュレーショ

ンを用いて活動変形モードの情報を抽出する解析を行った。具体的には、VPSC シミュ

レーションが圧縮曲線の実験データを再現するように Voce 硬化パラメータを決定し、

得られたパラメータで行った VPSC シミュレーションの計算を行うことによって活動

変形モードを予測した。この結果、室温から 100 ℃の間では錐面<c+a>すべりの活動が

増加する一方、100 ℃から 150 ℃の間では底面<a>すべりと柱面<a>すべりが増加する

というように、~150 ℃の準温間域において活動変形モードは変形温度に依存して複雑

に変化した。過去の研究[1]と照らし合わせると、この挙動は錐面<c+a>すべりの CRSS

が準温間域でピークを持つことに由来するものと考えられる。また、この解析では、本

研究で提案する VPSC シミュレーションの Nelder-Mead 法[2]によるパラメータフィッ

ティングの自動化手法を用いることで、従来人の手による試行錯誤により行われてきた

パラメータフィッティングを自動化し、大幅な省力化と作業者由来のバイアスの排除を

達成した。また、この手法を用いて複数回のパラメータ推定で得られるパラメータとそ

れに基づく解析結果の比較から、従来 VPSC シミュレーションを用いた解析を行う上

で問題となっていたパラメータの非唯一性とそれによる解析結果の信頼性に関する問

題を半定量的に評価する事が可能となった。これらの成果により、VPSC 解析の利便性

が向上するとともに、信頼性の評価も可能となったことで、今後より一層 VPSC シミュ

レーションを用いた変形モード解析が活発に行われるようになることが期待される。 

4 章では、安価な元素から構成されつつも良好な成形性を示すことで注目を浴びてい

る、Mg-Zn-Ca 系合金の成形性に関する調査を行った。この研究では、熱伝導性や振動

吸収性の観点から有利と考えられる Mg-Zn-Ca 合金の Zn 希薄域での成形性と Zn 添加

量の関係を調査することで、良好な室温成形性を保つことのできる Zn 添加量の最低添
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加量を明らかにするとともに、Zn 添加に伴う成形性の遷移域における活動変形モード・

集合組織を調査することで、Zn 添加による良好な成形性の発現メカニズムを明らかに

することを試みた。この結果、Mg-xZn-0.1Ca (wt.%)の Zn 添加量を x = 0.2 から x = 

0.3 に増加させることで成形性を示す指標であるエリクセン値が 6.6 mm から 8.4 

mm に急激に向上することが明らかとなり、これに伴い良好な成形性を得るのに必要

な Zn の最低添加量は 0.3 wt.%であることが明らかとなった。また、3 章と同様に VPSC

シミュレーションを用いて変形モード解析を実施した結果、成形性の急激な改善が確認

された Mg-0.2Zn-0.1Ca 合金と Mg-0.3Zn-0.1Ca の間で、室温成形性に好影響を及ぼす

と考えられている非底面すべりの活性の大きな変化は確認されなかった。一方、集合組

織に関しては、Zn の添加により集合組織が弱化するとともに、0.3 wt.%以上の Zn の添

加により TD に底面の極が 35 °程度傾いた TD-split と呼ばれる特異な集合組織が形

成し始めることが明らかとなった。これらの結果は、この解析で確認された Mg-0.2Zn-

0.1Ca 合金と Mg-0.3Zn-0.1Ca の間での急激な成形性改善の主要因が Zn 添加量の増加

による集合組織の改質によるものであることを示唆するものであり、集合組織制御の重

要性が改めて示される結果となった。 

本研究で用いた VPSC シミュレーションは、Mg 以外の金属材料（Fe や Al 等）での

適用もなされており、また実用上重要な析出物が含まれる合金の解析が可能であること

から、広範な金属材料に適用することが可能な手法と言える。しかし、その解析による

恩恵を強く受けるのは、Mg、Ti、Zr や Zn 等の HCP 金属を始めとした結晶構造の異

方性に起因して塑性変形時に複数の活動モードが活動し、複雑な塑性変形挙動を示す材

料であると考えられる。この手法は実験データからトップダウン的に原子論で対象とさ

れるスケールの現象（転位のすべりや双晶変形）を解析する事ができる強力な手法であ

る一方、いくつかの制約や限界も存在する。一つに挙げられるのは、計算において一つ

の結晶粒内での均一な変形を仮定する事により生じる現実の変形挙動との乖離である。

Mg 合金では、結晶粒間の整合応力に起因して粒界付近での柱面<a>すべりが優先的に

活動すること、およびこれに起因して粒径が小さいほど柱面<a>すべりの活動が容易と

なることが報告されており[3]、この現象は Mg 合金における非底面すべりの活動に関

する重要な特徴の一つとして考えられている。しかし、一つの結晶粒内で均一な変形を

仮定する VPSC シミュレーションでは、この現象を直接取り扱うことができない。ま

た、逆問題的な解析を行う都合上、ここで挙げた柱面<a>すべりの活動の粒径依存性は、

しきい応力（Voce 硬化パラメータ）の違いとして集約されることになる。このため、本
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アプローチによる変形モード解析で得られる結果の解釈においては、対象の材料の塑性

変形に関する一定の事前知識と、それに基づく十分な注意が必要であると思われる。ま

た、逆問題的な解析の制約として、解析に際しては所望の変形モードの活動に関する情

報が十分に含まれる実験データを取得可能な実験の設計が必要であることにも注意が

必要である。例えば、解析対象の変形モードが全く活動しないような変形に関する実験

データから、その変形モードに関する情報を得ることはできない。このため、本アプロ

ーチによる解析に置いては、結果の解析だけでなく、その前段階である実験の設計の段

階においても、対象の材料の塑性変形に関する一定の事前知識が必要とされるものと思

われる。これに関しては、本研究で提案された VPSC シミュレーションの解析結果の信

頼性の評価手法を用い、採用した実験データから解析対象の情報が信頼できる形で得ら

れていることを確認することが重要であると考えられる。また、実験データからトップ

ダウン的に原子論で対象とされるスケールの現象を解析するアプローチの利点として、

第一原理計算を始めとした原子論に基づく解析との相互の検証が可能である点がある。

この点を活かして原子論に基づく解析と組み合わせ、実験上の制約などで VPSC シミ

ュレーションを用いたアプローチで得ることができない情報を補完すると言ったアプ

ローチも有効であると考えられる。 

5 章では、合金元素添加による集合組織弱化のメカニズムのうち有力なものの一つで

ある Solute-drag 効果に関する検討を行った。この解析では、長年に渡る実験データを

元に整備された CALPHAD データベースを利用し、多元系合金における Solute-drag 効

果に関する CALPHAD 連成 PF シミュレーションモデルを開発して Mg-1.5Zn-0.1Ca

合金と Mg-3Al-1Zn 合金 (wt.%)の Solute-drag 効果と Solute-drag 効果に及ぼす溶質間

相互作用の影響を評価した。この結果、Zn と Ca は Mg 中で互いの粒界偏析と Solute-

drag を強め合う関係にあるが、Zn と Al の組み合わせでは粒界偏析と Solute-drag を弱

め合う関係にあることが明らかとなった。これは集合組織弱化が確認されている Mg-

1.5Zn-0.1Ca 合金では共偏析傾向に起因する強い Solute-drag 効果が生じ、集合組織弱

化が生じない Mg-3Al-1Zn では競合偏析によって Solute-drag 効果が弱化されるという

点で、Solute-drag 効果により集合組織が弱化されるという説を補強する結果であると

言える。さらに、この研究では Hillert の粒界相モデル[4]に基づいて溶質元素の共/競

合偏析傾向を評価する新たな指標「共偏析指数」を導入し、多数の Mg-0.1X-0.1Y (at.%)

合金に対して溶質元素間の共/競合偏析傾向を評価した。この結果、合金元素添加によ

る集合組織弱化が確認されている多くの三元系合金に関して、溶質元素間に共偏析的関
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係を有する傾向があることが明らかとなった。これにより、Solute-drag 効果が集合組

織弱化に寄与するという説が更に補強されるとともに、CALPHAD 法と PF シミュレ

ーションを基にした易成形性 Mg 合金の開発アプローチの可能性が示された。 

以上を踏まえて、易成形性 Mg 合金展伸材の研究・開発に関わる今後の展望について

検討する。本研究の成果により、Mg 合金展伸材の成形性向上に関する集合組織制御の

重要性が改めて示された。また、5 章で行った解析により、Solute-drag 効果が Mg 合金

展伸材の集合組織弱化に寄与する可能性が高いことが示唆されるとともに、CALPHAD

法と PF シミュレーションを基にした易成形性 Mg 合金の合金組成の設計の道が拓かれ

た。これによる影響としては、成形性とそれ以外の特性の両立が従来に比べより容易と

なる事が挙げられる。例えば、本研究で取り扱った Mg-1.5Zn-0.1Ca 合金に代表される

集合組織弱化により高い成形性を呈する合金は、AZ31 等の汎用の Mg 合金に比べて強

度に劣ることが多く、実用に際しては析出強化などを活用して強度を向上させる必要が

ある。一方で、析出物の形成は母相組成を変動させ、最終的には Solute-drag の変動を

通じて成形性にも影響するため、良好な室温成形性を保ったまま析出強化による強度上

昇を得る合金の開発は、従来の合金開発アプローチでは、多数の試行錯誤を要していた。

しかし、本研究で得られた CALPHAD 法・PF シミュレーションに基づく易成形性 Mg

合金の開発アプローチと CALPHAD 法による平衡計算を組み合わせて用いることで、

Solute-drag 効果を維持したまま所望の量の析出相を導入する合金組成を計算上のスク

リーニングで得ることができるため、実験的な試行錯誤の必要回数の低減に繋がり、よ

り効率的な合金開発が可能になるはずである。このように、本研究で拓かれた

CALPHAD 法・PF シミュレーションに基づく合金設計アプローチにより、今後は良好

な成形性とそれ以外の材料特性を両立するような材料の設計がより効率的に行われる

ようになることが期待される。 

また、実用合金の設計に当たっては、一般に Mg 合金に導入されることの多い Fe, Si, 

Cu, Ni 等の不純物元素の存在を考慮することも重要である。Bian らによって示されて

いるように、粒界偏析は微量元素の存在に敏感な現象であり、合金元素の添加量が数

ppm 程度であっても粒界に顕著な偏析を生じて集合組織や耐食性に大きな影響を与え

る[5,6]。不純物元素に関する解析はその性質上、解析で考慮すべき元素の数が多くなり

がちである。その意味では、本研究で培われた多元系合金の粒界での共偏析および

Solute-drag 効果解析手法は、より成分数の多い多元系への拡張が容易であることから、

こうした不純物元素の役割解明にも有用であると考えられる。 
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5 章の解析の成果により Mg 合金の集合組織弱化に関して Solute-drag 効果が重要な

役割を果たすという知見が得られた一方、4 章による解析で成形性向上に重要な役割を

果たすことが示唆された底面の極が TD に 35 °程度傾いた特異な集合組織（TD-split

集合組織）の形成メカニズムに関しては、本研究で得られた結果からは説明することが

できない。TD-split 集合組織の形成は Mg-Zn-Ca や Mg-Zn-RE 等、おもに複数元素の

添加による顕著な集合組織弱化が生じる合金系でのみ確認されており、Solute-drag 効

果と関係した現象であることが予想される。TD-split 集合組織の形成と Solute-drag 効

果の関係に関しては、TD-split 粒に働く Solute-drag 効果が他の方位の結晶粒に比べて

小さいことによる TD-split 粒の優先成長により生じると言う説がある[6]。この説を計

算工学的な側面から検証するためには、粒界特性（方位差・回転軸）に依存して決定さ

れる粒界構造が粒界偏析・および Solute-drag に及ぼす影響に関するより詳しい調査が

必要になるものと考えられる。本研究で用いた粒界偏析、Solute-drag に関する熱力学

的なアプローチは、粒界のエネルギーとして液相のエネルギーを用いることに起因して、

計算対象が高角のランダム粒界に制限される。このため、Mg 合金における粒界構造と

粒界偏析、および Solute-drag 効果の関係を明らかにし、TD-split 集合組織の形成メカ

ニズムを明らかにするためには、第一原理計算や分子動力学法を用いたアプローチが必

要になると考えられる。 

今後 TD-split 集合組織の形成メカニズムが明らかにされれば、明らかになったメカ

ニズムに基づいて Mg 合金圧延板材に所望の集合組織を付加する合金組成および塑性

加工プロセス設計が可能になることが期待される。このような集合組織制御技術の高度

化により集合組織の自在なコントロールが可能となれば、現在の Mg 合金の大きな弱点

である結晶単位での強い塑性異方性を有効利用することも不可能ではないと考えられ

る。つまり、板材の強度/延性バランスに所望の異方性を付与する「機能的組成異方性

材料」の開発や、結晶方位回転による変形中の複数変形モードの活動を利用した加工硬

化能の向上、およびそれに伴う Mg 合金の高強度・高延性の両立などといった材料設計

も期待できる。こうした材料開発には集合組織の精密な制御に加え、集合組織と材料特

性の結びつけとが必要になるが、これには本研究で培われた VPSC シミュレーション

とその計算結果の信頼性評価手法が重要な役割を果たすと考えられる。以上を踏まえる

と、本研究で得られた成果は、Mg 合金の集合組織技術の高度化と、それによる Mg の

異方性の有効利用の第一歩であると位置づけることができる。  
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