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水素の局所分配制御によるアルミニウム

合金の水素脆化・応力腐食割れ防止

戸 田 裕 之1) 清 水 一 行 藤 原 比 呂2) 平 山 恭 介

Yafei Wang3) Yuantao Xu4), Jiangwei Tang4)

. アルミニウムの水素脆化・応力腐食割れ防止法

アルミニウム合金では，固相と液相との間に20倍近い水

素溶解度のギャップがある．また，固相表面の自然酸化膜

は，金属アルミニウムより水素透過性が100～2000倍低いと

される(1)．これらを主な要因として，加工熱処理を経たアル

ミニウム合金製品には，固溶限をはるかに超える水素が液相

から持ち来される(2)．また，アルミニウムの新生面が大気に

露出すると，大気に含まれる水蒸気から水素が侵入する(3)．

さらに，アルミニウムの弾塑性変形に高弾性係数を有する表

面酸化物膜の弾性変形は追従できず，その様な新生面露出は

容易に起こり得る．特に，腐食や金属疲労などによる亀裂が

発生すると，亀裂先端では常に外部環境から水素が供給され

ることになる．

ところで，アルミニウム合金の中でも高強度な AlZn

Mg 系(7000系)では，第二次世界大戦直前の開発当初から応

力腐食割れ(以下，SCC)が最大の懸案とされた．実験的な探

索により，Cr や Cu を添加すると SCC を抑制できることが

わかり，超々ジュラルミンとして零式艦上戦闘機等に採用さ

れた話しはよく知られている(4)(5)．AlZnMg 系では水素

脆化も問題となる(6)(8)が，この合金系の SCC は，水素脆化

の機構で生じることが知られている(8)(9)．AlZnMg 系合

金の高い水素脆化・SCC 感受性と実用合金の比較的高い水

素濃度や使用中の水素侵入のため，現在でも，高強度アルミ

ニウム合金を利用するためには，十分な水素脆化・SCC 防

止策を講じる事が欠かせない．例えば，過時効処理(10)(12)

や RRA(復元再時効)処理(13)(15)は，効果的で実用的な SCC

防止法として知られている．他にも，粒界の形状制御(16)，

粒界・粒内の析出物の制御(16)(17)，粒界ポア(18)，Cu や Ag

の添加(粒界の電気化学的性質を制御するとされる)(4)(5)(19)，

Sc, Cr, Zr, Yb, Pr 等 の 微 量 添 加 に よ る 再 結 晶 抑

制(4)(5)(12)(20)(29)などが報告されている．

ところが，たとえこれらの処理を施したとしても，水素濃

度が高い場合や応力集中部が存在する場合には，水素脆化・

SCC が生じるとの報告がある(11)(30)．過時効処理では12～

20程度の強度低下を伴うにも拘わらず，Knight らは，条

件によってはその効果は乏しいとしている(31)．また，RRA

処理はより有効な方法ではあるが，これも SCC 等を完全に

防止できるものではない(14)．つまり，上述の各種水素脆

化・SCC 防止法は決して特効薬ではなく，それらが有効に

機能する内在および侵入水素量やミクロ組織，力学条件等の

限度や範囲が存在する．それらの多くは，経験的・実験的に

見出されたもので，物理的な機構は学術的に解明されている

とは言い難い．水素は，最も小さな元素であり，局所的な水

素分布を可視化したり分析するのは現在でも容易ではない．

これがその様な学術的理解を妨げている様に思われる．そこ

で本報では，アルミニウムの水素脆化挙動の理解とその防止

法に焦点を絞って解説したい．
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図 1 7075T73合金中に分散する Al7Cu2Fe 粒子と Mg2Si 粒

子，およびアルミニウム基地のマイクロピラーによる

圧縮試験結果(41)．(オンラインカラー)
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. アルミニウム中の水素分配および水素脆化機構の

推定

既報で紹介した様に(32)，我々は，転位，原子空孔，粒

子，結晶粒界など，AlZnMg 合金で水素をトラップし得

る全てのナノ・ミクロ構造のバルク試験片中の 3D/4D 分布

を X 線イメージングにより直接・間接に計測・解析し

た(6)(7)．さらに，山口と都留等は，各トラップサイトの水素

トラップ能を第一原理計算により求めている(33)(38)．h′

MgZn2 析出物の内部は，最高でも 0.08 eV/atom の水素結合

エネルギーしかなく，水素をトラップしない(32)．一方，析

出物とアルミニウム母相との界面は，整合界面で 0.35 eV/

atom，半整合界面で 0.55 eV/atom(最大値)の水素結合エネ

ルギーを持つ．整合ないし半整合の析出物/母相界面には自

由体積がほとんどなく，これまで，その水素トラップ能は低

いと見られていた．しかし彼らの計算により，整合・半整合

界面は，意外にも強い水素トラップ能を有することが明らか

になった(33)．一方，結晶粒界や転位などの格子欠陥は，

0.08～0.25 eV/atom 等と比較的小さな結合エネルギーを持

つ．AlZnMg 合金中の各種水素トラップサイトの水素結

合エネルギーおよび単位体積辺りのトラップサイト密度は，

既報の表 1 にまとめられているので参考にされたい(32)．

ところで，各水素トラップサイトの密度の 3D/4D 分布と

水素結合エネルギーの情報を用い，格子間と各トラップサイ

トとの熱平衡，ポア表面に吸着した水素の配置エントロピー

分の表面エネルギー低下を見積もることで，各トラップサイ

トの水素トラップ量やトラップサイトの水素による占有率が

3D/4D マッピングできる．この結果として，アルミニウム

に含まれる全素量の 9 割以上は，析出物とアルミニウムの

界面に集中するという予想外の知見が得られている(6)(7)．

さらに興味深いことに，都留等は，複数の水素を界面に置

く第一原理計算を行い，界面凝集エネルギーが水素の濃化と

共に低下し，最終的にゼロになる事を示した(39)．計算結果

を見ると，界面水素濃度の上昇とともに析出物/母相界面が

徐々に開口し，ついには剥離に至る様子が再現されてい

る(39)．アルミニウムでは析出物/母相界面の結合エネルギー

が鉄鋼など他の金属と比較しても低いため，水素の解離吸着

による高い表面トラップエネルギーにより破面形成エネルギ

ーが相殺されることでこのような自発的界面剥離が生じる．

また，同じような水素濃化による自発的剥離は，アルミニウ

ムの結晶粒界でも生じることが示されている(34)．

. 局所水素分配を考慮した水素脆化防止

 Al7Cu2Fe 粒子

前報では，非整合界面を有する分散粒子に水素トラップ能

の高いものがあることを「非整合界面を持つ比較的粗大な粒

子による水素トラップの正の効果」として紹介した(32)．前

報の段階では，AlZnMg 合金に Cu および Fe を添加した

場合に，マイクロメーターレベルの粒子として生成する

Al7Cu2Fe が 0.56 eV/atom と高い水素結合エネルギーを持

ち，水素を比較的強くトラップすることを 報告し

た(32)(37)(40)．これは，MgZn2 析出物の半整合界面と比べて

もわずかに高い値である．前報(32)の図 6 では，Fe 添加量を

実用合金の10倍～1/10程度まで大きく変化させた場合，Fe

添加量の増加と共に水素脆化による擬へき開破壊が抑制され

た．これは，Fe 添加で生成した Al7Cu2Fe が水素を強くト

ラップし，析出物界面の水素量が最大で 1/10程度と大きく

減少したためである．また，AlZnMg 合金に Si が混入し

た場合によく見られる Mg2Si 粒子は，その内部が水素トラ

ップ能を有しないことも合わせて報告した(37)．

ところで，Singh らは，マイクロピラーを用いた材料試験

により，アルミニウム合金中に分散する Al7Cu2Fe 粒子は，

元来脆性であることを示した(図)(41)．Su らも，Al7Cu2Fe

粒子の存在により Al10Zn2.4Mg1.5Cu 合金の水素脆化は

有効に抑制できるものの(6)(42)，平均直径 4.6 mm と粗大な

Al7Cu2Fe 粒子の損傷により，アルミニウム合金としての延

性はかえって低下する事を示している(6)．したがって，

Al7Cu2Fe 粒子を実用的に利用するためには，その十分な微

細化が欠かせない．また，Al7Cu2Fe 以外に高い水素トラッ

プ能を持つミクロ・ナノ構造の探索も期待される．

 Al7Cu2Fe 以外の分散粒子

図は，金属間化合物粒子の体積率が0.28となる様に，

Al10Zn1.06Mg(mass)合金に様々な第 4 元素を微量添

加した 4 元合金で，2 元ないし 3 元系金属間化合物粒子内部

の水素結合エネルギーを第一原理計算で計算したものであ

る(43)．下段には，参考までに AlZnMg 合金の主要な水素

トラップサイト(転位，粒界，時効析出物やポアなど)の水素

結合エネルギーも掲載している．ここでは，最高時効状態で

現れる析出物とアルミニウム母相との半整合界面の水素結合

エネルギーである 0.55 eV/atom が目安となり，それと同程

度，ないしはそれ以上の水素結合エネルギーを有する金属間

化合物が水素脆化・応力腐食割れ防止法の候補となる．この

図を見ると，Al7Cu2Fe 以外にもその様な金属間化合物が複

数存在することが分かる．その中でも，最も強く水素をトラ
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図 2 Al10Zn1.06Mg(mass)合金に様々な第 4 元素を微量添加した 4 元合金で生成する 2 元ないし 3 元系金属間化合物粒子

内部の水素トラップエネルギーを第一原理計算で計算したもの(43)．参考までに，下から 8 段目までは AlZnMg 合金の主

要な水素トラップサイト(転位，粒界，時効析出物やポアなど)の水素トラップエネルギーを挙げている．
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ップする Al11Mn3Zn2 の最大水素結合エネルギーは，純 3 元

系では最大となる原子状水素のポア表面吸着の 0.67 eV/

atom，およびポアを考えた分子状水素の溶解エネルギー

0.70 eV/atom よりも数割高い 0.86 eV/atom にも達する．

図は，同じ Al10Zn1.06Mg 合金に14種の第 4 元素を

微量添加した 4 元合金を引張試験した結果である(43)．この

場合の試験は，中断引張試験とし，(a)の応力歪み関係で定

期的に応力低下の見られる各位置でそれぞれ15分間変位を

保持した．この様な繰り返し変位保持により，水素脆化が顕

著に促進されることがこれまでの研究により明らかにされて

いる(7)(44)．図 3(c)(水素濃度が 6.97 massppm と高い場合の

結果)では，純 3 元系(図中 Standard 等と表記)と比べ，Mn,

Sc, Co, Ti 等を添加した場合に結晶粒内の擬へき開破壊(図

中 QCF緑)が有効に抑制されている．粒内の擬へき開破壊

面積率と水素結合エネルギーの間には，図 3(d)に示す様

に，有意な相関が認められる．また，粒界破壊(図 3(c)黒)

に関しても，第 4 元素添加により抑制されているものがあ

る．擬へき開破壊が抑制された Mn, Sc, Co, Ti 添加材で

は，粒界破壊も有効に抑制ないし防止されている．上杉等に

よれば，第一原理計算により求めた粒界偏析エネルギーと表

面偏析エネルギーの差である粒界強化・脆化エネルギーは，

Mn, Sc, Co, Ti について，それぞれ－0.60, －1.16, 0.04, －

1.37 eV/atom であり，ほぼ中立の Co を除き，比較的強い

粒界強化元素と位置づけられる(45)．これが，それら 4 つの

元素を添加した場合，粒界，粒内の水素脆化破壊の両方を抑

制できた理由である．

図 3(a)は，中断引張試験時に得られた応力歪み関係の代

表例として，Sc 添加材，Mn 添加材，および純 3 元系標準

材を高水素濃度(HH: 6.97 massppm)および低水素濃度(LH:

1.40 massppm)で比較したものである．また，図 3(b)は，

それらの破面 SEM 観察例である．ここでの低水素濃度は，

実用的には十分に高い水素濃度と言える(2)．標準材では，最

大荷重以降の伸びがほぼ失われているのに対し，Mn, Sc 添

加材では，水素結合エネルギーの高さ(Mn: 0.86 eV/atom,

Sc: 0.60 eV/atom)に応じて延性が高くなっている．さらに

水素濃度を高くすると(HH 材)，標準材および Co 添加材で

は延性が低下し，破面上の擬へき開面積率も増加している

(図 3(b): 46.0)．一方，Mn 添加材では延性低下は見られ

ず，擬へき開破壊も抑制的である(擬へき開破壊面積率

11.5)．これは，Mn 系金属間化合物には，後で図 5 で見

る様に，この程度の水素濃度では未だ粒子の H トラップ能

に十分な余裕があるためと考えられる．
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図 3 Al10Zn1.06Mg(mass)合金に様々な第 4 元素を微量添加した 4 元合金の水素脆化挙動のまとめ．(c) は，破面上の擬へ

き開面積率と粒界破壊面積率を純 3 元系合金(Std.)と比較したもの(43)．(d) は，擬へき開面積率と水素トラップエネルギ

ーの関係．(a) は，代表的な Sc, Mn 添加材の応力歪み関係(中断引張試験応力低下の見られる各位置で15分間変位を保

持し，水素脆化を促進)を高水素(HH)および低水素(LH)状態で比較したもので，(b) は，高水素 Mn 添加材の破面を純 3
元系合金と比較したもの．(オンラインカラー)

図 4 X 線 CT による 3D 連続観察で得られた画像から求めた相当塑性歪み(48)，および GND, SSD 密度の分布．3D データを仮

想断面上で表示したもの．材料は，A7075T651．
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これを定量的に評価するため，4D 画像中の高密度粒子追

跡の技法(46)(47)を用い，塑性歪みの 4D マッピングをしたの

が図である(48)．これを解析し，塑性歪み勾配から幾何学

的に必要な転位(GND)を式( 1 )の様に(6)(48)，

rGND＝ šr
hp

b
( 1 )

また，塑性歪みから統計的に必要な転位(SSD)(6)(48)と原子

空孔(49)の 4D 分布を式( 2 )と( 3 )の様に，

rSSD＝
3 ep

bl
( 2 )

Cv＝x
sV0

Qf

etrue＋C0 ( 3 )

それぞれ図 4(b), (c)の様に計算することで，各種水素トラ

ップサイトへの局所的な水素分配を見積もることができる．

ここで，x＝0.1，s は流動応力，etrue は真歪み，Qf は空孔形

成エネルギー，V0 はアルミニウムの原子容，C0 は初期空孔

濃度，rGND と rSSD はそれぞれ SSD と GND の密度， šr は

Nye 因子(1.9)，hp は塑性歪み勾配，b はバーガースベクト

ル，ep は相当塑性歪み，l は平均自由行程である．

この様に，引張試験片内部全体に対し，各種水素トラップ

サイトの密度の 3D/4D 分布を求め，既報の表 1 にまとめら

れているそれらの水素結合エネルギー(32)を組み合わせるこ

とで，各水素トラップサイトの水素トラップ量やトラップサ

イトの水素による占有率を 3D/4D マッピングできる．格子

間と各トラップサイトとの熱平衡(式( 4 ))(50)にポア中の分

子状水素の存在を加味し(式( 5 ))(51)，さらにポア表面に吸

着した水素の配置エントロピー分の表面エネルギー低下(式

( 6 ))(52)を見積もることで，これが可能になる．
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図 5 Al10Zn1.06Mg(mass)合金に第 4 元素として Mn を 1.91 mass添加した 4 元合金の水素脆化挙動および局所水素分

配(43)．(a)(d) は，各負荷歪みにおける X 線 CT による断層像．(e) と (f) は，(a) と (b) の枠内の拡大図．(g) と (h)

は，亀裂先端近傍の結像光学 CT による高分解能 3D 像．(i) は，局所水素分配を解析した亀裂先端の領域(断層像の青丸内

部)，亀裂のウェイク((e) に図示)，および材料全体での金属間化合物粒子の体積率．(j) は，それら 3 領域での各種水素ト

ラップサイトの水素による占有率．
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uTi

1－uTi

＝uL exp (Ebi

RT) ( 4 )

CT
H＝uLNL＋∑uTiNTi＋2NA

4gV

dRT
( 5 )

g＝g0－(ES＋RT ln(uL))
NSuS

NAA
＋

NS

NAA
RT{uS ln(uS)

＋(1－uS)ln(1－uS)} ( 6 )

ここで，uL, uTi は，格子間と i 番目のトラップサイトの水素

による占有率，Ebi は，i 番目のトラップサイトの水素結合

エネルギー，uL, uTi は，格子間と i 番目のトラップサイトの

密度，CT
H は全水素濃度，NA はアボガドロ数，g と g0 はそ

れぞれ水素吸着がある場合とない場合の表面エネルギー，V

と d はポアの体積と直径，R はガス定数，T は絶対温度，

ES, uS, NS は，それぞれ表面吸着水素のエネルギー，占有

率，トラップサイト密度である．

図は，Al10Zn1.06Mg1.91Mn(mass)合金高水素材

の水素脆化破壊挙動，亀裂先端近傍の Al11Mn3Zn2 粒子の損

傷挙動，および各種トラップサイトへの局所水素分配の解析

結果である(43)．図 5(g)と(h)の高分解能結像型 X 線 CT (空

間分解能 100 nm レベル)像によれば，表示領域内の Al11

Mn3Zn2 粒子の損傷は 7((h)の負荷歪み5.7の段階)に過

ぎず，粒子への水素吸蔵による粒子損傷は認められない．図

5(j)では，亀裂先端前方の領域(断層像図 5(i)の青丸内部)，

亀裂に沿うウェイク(図 5(e)に黄色点線で図示)，および負

荷をかける前の試験片全体で各種水素トラップサイトの水素

による占有率を比較できる．水素脆化の起源となる h2 相の

占有率は，亀裂進展経路(黄色棒)では材料全体(黒色棒)より

5 桁以上高く，一方で亀裂先端前方(青色棒)では逆に材料全

体より 3 桁以上低い．図 5(i)では，亀裂進展経路の Al11Mn3

Zn2 粒子体積率が全体平均の 1/6 以下と低い事から，亀裂は

Al11Mn3Zn2 粒子の体積率が低く，h2 相の水素濃度が高い領

域を選択的に伝播したものと示唆される．しかし，亀裂先端

前方の粒子体積率は高く，Al11Mn3Zn2 粒子トラップサイト

占有率が低いことからも，たとえこの様な粒子分布の粗密が

あったとしても，亀裂は破壊抵抗の低い領域のみを伝播する

ことができず，Al11Mn3Zn2 粒子は十分な水素脆化防止効果

を発揮したものと結論される．

 析出物ナノ粒子

AlZnMg 合金は，通常 h′MgZn2 ないし hMgZn2 析出

物により強化される．しかし，高温時効の場合や Zn/Mg 比

が小さい場合，Cu 添加の場合には，TAl2Mg3Zn3 と呼ばれ

る析出物が h′や h と同様に，微細かつ高密度に生成するこ

とが知られている(53)．我々は，図(f)に示す様に(54)，この

T 相の内部が h′MgZn2 や hMgZn2 の整合・半整合界面と

同等かそれ以上の高い水素トラップエネルギーを持ち，トラ
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図 6 Al5.6Zn2.5Mg1.6Cu(mass)合金に120°C(LT), 150°C(HT)2 水準の時効温度で時効硬化処理を施した場合の LT 材

(a), (b)，HT 材 (c), (d) の析出組織(54)．LT 材は，h 相100．HT 材は，h 相と T 相がほぼ同分率．(e) は，T 相の拡大

HAADFSTEM 画像．(f) は，報告されている T 相の原子モデル(第一原理計算)とその内部の水素トラップサイト(赤・青

矢印)．(g) は，APT で計測した HT 材の Zn, Mg, Cu 元素マップ．(h) と (i) は，APT による T 相と h 相内部の原子分率．
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ップサイト密度も比較的高いことを最近見出した(54)．

図 6 は，Al5.6Zn2.5Mg1.6Cu(mass)合金に120°C

(LT 材)と150°C(HT 材)の 2 水準の時効温度で時効硬化処

理を施した場合の析出物を示したものである(54)．図 6 の

(a)(d)に示す様に，時効温度の制御だけで，析出物が

100 h 相からなる LT 材，および h 相と T 相がほぼ同分率

の HT 材を作製することができた．図 6(e)の HAADF

STEM 画像から分かるように，T 相は球形に近い形を呈す

る．T 相の同定は，その形状以外にも，図 6(g)(i)の元素

分布および FFT 解析によった(54)(55)．T 相も h 相と同じく

平均 7 nm 以下のナノ粒子として析出しており，時効硬化能

は十分にあると思われる．また，図 6(f)の第一原理計算モ

デルを用いることで，同図中に赤・青矢印で示す最大 0.6

eV/atom の強い水素トラップサイトが確認できた．

図 3 と同様の中断引張試験結果を図に示す(54)．図 7(b)

に示す様に，両材料の水素濃度はほぼ同等であるが，図 7

(a), (h), (m)に示す様に，T 相の存在により水素脆化は強

力に抑制され，破断歪み38増加と水素脆化破面率60低

下が認められた．外部水素によると思われる水素脆化亀裂の

発生は，いずれの材料でも見られるものの，図 7(c), (d)

(g), (i)(l)に見られるように，その後の伝播は T 相によっ

て強力に抑制されている．そのため，T 相の存在により，

破断直前の亀裂長さも 500 mm 程度から 200 mm 程度へとか

なり短くなっている．ここで，亀裂先端前方の 80×80×80

mm3 の領域(図(a), (c))での水素トラップサイトへの局所

水素分配を図 4 と同様な塑性歪みマッピング(図 8(b), (d))

を利用して求めたのが図 8(e), (f)である(54)．図 8(e)は，

HT 材の変形前，亀裂先端前方の局所水素分配を示す．いず

れの場合にも，T 相の存在により，ほとんどの水素は T 相

とボイドにトラップされる事が分かる．図 8(f)では，近傍

にボイドがある場合，T 相の存在により h 相の水素量は数

分の一に減少するが，ボイドから離れた領域では，その減少

量は数百分の一以上にも達することが分かる．これが T 相

の存在により水素脆化が強力に抑制された理由と考えられる．

. 水素脆化防止の実現可能性

比較的粗大な粒子が分散することで水素脆化破壊抵抗に局

所的なムラができ，水素脆化が有効に機能しない事が考えら

れる．これは，既に図 5 で Al11Mn3Zn2 粒子については検証

した．図は，高水素濃度の A7075T651材中に分散する

Al7Cu2Fe 粒子について，これを検証したものである(48)．

Al7Cu2Fe の不均一分散によるその局所的なトラップサイト

密度の増加は，h 相の半整合界面のトラップサイトの水素に

よる占有率を 2～3 桁減少させる．一方，Mg2Si 非整合界面

の水素による占有率は，その高い水素結合エネルギーに起因
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図 7 Al5.6Zn2.5Mg1.6Cu(mass)合金に120°C(LT), 150°C(HT)2 水準の時効温度で時効硬化処理を施した場合の LT 材，

HT 材の水素脆化試験結果 (a)(54)．(b) は，両材料の水素濃度の TDA による計測結果．(d)(h) および (i)(m) は，それ

ぞれ LT 材と HT 材の 4D 水素脆化亀裂進展挙動と破面 SEM 像．(c) は，亀裂進展挙動をこれらの 4D 画像から定量的に

計測したもの．

図 8 Al5.6Zn2.5Mg1.6Cu(mass)合金に120°C(LT), 150°C(HT)2 水準の時効温度で時効硬化処理を施した場合の LT 材

(a), (b)，HT 材 (c), (d) の亀裂断層像，ボイドと粒子の 3D 像，および転位密度の 3D 分布(断層面上)(54)．(e) は，各水

素トラップサイトの水素量と水素による占有率(HT 材)．(f) は，ボイドの近傍と遠方で転位，結晶粒界，空孔，h 相析出

物の水素濃度を LT 材と HT 材で比較したもの．

ま て り あ
Materia Japan

第62巻 第 6 号(2023)

し，そう大きくは変化しないことが分かる．

ところで，Al11Mn3Zn2 等の分散粒子や T 相が水素を吸蔵

した場合，h′MgZn2 や hMgZn2 の整合・半整合界面と同

様に，それらの分散粒子や析出物粒子自体も水素脆化により

損傷するかという懸念がある．ある種の分散粒子や析出物の

存在により，実際に強い水素脆化防止効果が得られているこ

とから，これは杞憂にも思える．それを実験的に検討したの

が図である(48)．水素脆化による粒子損傷が生じる場合，

金属間化合物中の水素拡散速度に律速され，小径粒子ほど水

素脆化傾向が強まるものと予測される．しかし，図10で

は，通常の延性破壊時と同様，粗大で形状の歪な粒子が優先

的に損傷している．これは，粒子が水素の影響を受けず，

Weakestlink 機構や形状による応力集中の影響を強く受け

て破壊することを意味している．実際，図 8(e)右側の T 相
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図 9 高水素濃度の A7075T651材の中断引張試験(繰り返し

10分間変位保持して水素脆化促進)で水素脆化および局

所水素分配を調べたもの(48)．試験片全体を 20×20×20

mm3 のユニットボックスで分割した時の，各ユニット

ボックス内の Al7Cu2Fe 粒子の水素トラップサイトの局

所密度(右軸)，および水素脆化をもたらす析出物

(MgZn2)および Mg2Si の水素トラップサイトの水素に

よる占有率．ユニットボックスサイズは，10分間の変

位保持中の水素拡散距離を考慮して設定．(オンラインカ

ラー)

図10 高水素濃度の A7075T651の中断引張試験(繰り返し10
分間変位保持して水素脆化促進)で Al7Cu2Fe の損傷挙

動を調べたもの(48)．粒子サイズ，および形状毎に損傷

割合を表示したもの．(オンラインカラー)

 　　　　　　最近 の 研 究

の占有率を見ると，1/100に満たず，水素吸蔵にはかなり余

裕があることが分かる．これは，h′MgZn2 や hMgZn2 の

整合・半整合界面が 2 次元的なトラップサイトであるのに

対し，Al11Mn3Zn2 等の分散粒子や T 相はその内部が 3 次元

的なトラップサイトになっているため，トラップサイト密度

が大きいことにも起因する．本稿では，内在水素に対する水

素脆化感受性を見る研究を多く紹介したが，これは腐食や外

部の水・湿気などによるアルミニウム使用中に侵入する水素

に対しても 3 章の手法が有効に機能することを期待させる．

その他，金属間化合物粒子中の水素の拡散速度にも注意を

払う必要がある．これに関しては，現在拡散速度の実測と拡

散シミュレーションによる検討を鋭意進めている．しかし，

粒子への水素吸蔵に必要な拡散距離は粒子径の半分程度(T

相で数 nm，分散粒子で 1 mm 程度)と短くて良い．したがっ

て，保持時間が10分レベルのラボ実験ではともかく，数ヶ

月，数年というアルミニウム製品の長期信頼性を念頭に置け

ば，金属間化合物粒子中の水素の拡散速度の高低は，問題に

はならないと思われる．

. さ い ご に

一連の研究では，金属材料中に分散するナノ～ミクロオー

ダーの各種粒子がもつ整合，半整合，非整合界面の物理を追

求し，水素のトラップや水素による界面剥離という観点で眺

めている．比較的粗大な分散粒子，介在物粒子は，界面剥離

や粒子破断によりボイドの発生，成長，合体による延性破壊

を引き起こす．また，塑性加工時の粒子損傷や疲労破壊の起

点となるなど，これまでその負の効果ばかりが注目されてき

た．化学的に活性で粒子数が非常に多いアルミニウムでは，

なおさらである．ところが，一部の粒子は，たとえ比較的粗

大であっても水素を積極的に吸蔵することで水素脆化や

SCC を防止できるという正の効果を有する事が明らかにな

ってきた．また，T 相のように実用合金では利用されて来

なかったナノレベルの粒子にも，これまで知られていなかっ

た水素脆化防止という機能性があることが明らかになった．

これを利用するため，これまであまり用いられなかった組

成，加工熱処理条件などの採用により，特殊で高価な製造装

置や添加元素を用いずとも，強度と長期信頼性や耐環境性を

兼ね備えた材料が創製できるものと期待される．つまり，高

強度アルミニウム合金の長期信頼性や耐環境性をこれまでよ

り飛躍的に向上させたり，現状と同程度の長期信頼性や耐環

境性を維持しながら，さらなる高強度化を志向できることを

意味している．一連の研究成果が工業的にも波及することを

願いながら筆を置きたい．

本研究は，JST 戦略的創造研究推進事業(CREST)「革新

的力学機能材料の創出に向けたナノスケール動的挙動と力学

特性機構の解明」による．また，放射光実験は，SPring8

の課題(2019B2046, 2020A1084, 2020A1796, 2021A1002,

2021B1123, 2022A1005)である．これらを記して深く感謝

する．
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