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(57)【特許請求の範囲】
【請求項１】
　質量％で、Ｚｎ：５～１２％、Ｍｇ：２～４％、Ｃｕ：１～２％を各々含み、更に、Ａ
ｇを０．０１～０．１質量％か、Ｓｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、Ｔｉおよ
びＶから選ばれた一種または二種以上を合計で０．１～０．５質量％を選択的に含有し、
残部がＡｌおよび不可避的不純物からなるＡｌ合金溶湯を、Ｇ／Ｍ比を４～１５Ｎｍ3 ／
ｋｇの範囲とした不活性ガスによって、噴霧された溶湯のプリフォーム上への堆積速度が
１～２．５ｇ／ｍｍ2 ／ｓの範囲で、スプレイフォーミングし、これによって得たプリフ
ォーム体を金属容器に入れて真空封入した上で、熱間押出加工して固化させ、その後調質
処理してＡｌ合金を得るとともに、このＡｌ合金組織の反射電子法による倍率５０００倍
のＳＥＭにて観察される各晶析出物の、面積が等価な円の直径に換算した大きさの内、最
大の大きさを０．５μｍ以下とすることを特徴とする高疲労強度Ａｌ合金の製造方法。
【発明の詳細な説明】
【技術分野】
【０００１】
　本発明は、急冷凝固法により得られたＡｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金
であって、高強度な割に高延性であるとともに、疲労強度も高く、構造用部品や部材とし
ての信頼性に優れたＡｌ合金の製造方法に関するものである。
【０００２】
　本発明で言う、急冷凝固法により得られたＡｌ合金とは、Ａｌ合金溶湯をガスアトマイ
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ズにより急冷凝固させた粉末乃至プリフォーム体を固化させたＡｌ合金である。この固化
させたＡｌ合金とは、急冷凝固粉末乃至プリフォーム体を、押出、鍛造、圧延などの熱間
塑性加工により緻密化させたＡｌ合金のことであり、緻密化後に、溶体化処理、時効処理
などの調質処理が施された、種々の形状を有するＡｌ合金材のことである。そして、その
用途に応じて、高延性を利して所望の形状に冷間などで成形加工され、高強度を利して所
望の部材、部品とされるＡｌ合金材のことを言う。
【背景技術】
【０００３】
　近年、軽量化の要求が高まっている自動車部品、電子材料用端末機械、精密機械部品な
どには、高強度で軽量なＡｌ合金材料が幅広く使用されている。
【０００４】
　ただ、Ａｌ合金の常温での機械的特性は、近年飛躍的に向上しているとはいうものの、
高強度鋼に比べると未だ十分とはいえず、その使用も制限されている。例えば、高力Ａｌ
合金として広く用いられている、所謂Ａ７０００系Ａｌ合金でさえも、その強度は不十分
であり、その使用範囲は限られている。
【０００５】
　これに対して、従来の溶解鋳造合金では、その強度などの機械的特性の飛躍的な向上に
は限界がある。このため、Ａ７０００系Ａｌ合金の強度を一層高めることを目的として、
アトマイズ法による急冷凝固粉末として得る方法が、従来から提案されている。この急冷
凝固法によれば、合金元素の含有量を、前記溶解鋳造Ａｌ合金よりも増すことができる。
したがって、これら合金元素を多量に含有したＡｌ合金を急冷凝固によって粉末化し、こ
れを固化成形することで、強度に優れたＡｌ合金を得ることができる。
【０００６】
　例えば、特許文献１では、Ａ７０００系Ａｌ合金の成分組成を特定量のＡｇを配合した
ものとし、空気アトマイズ法により得た、この成分組成の急冷凝固合金粉末を押出による
粉末冶金法により固化成形体としている。因みに、この成形体を均質化処理および時効硬
化処理したＴ６調質後の成形体材の引張強度は、約９００ＭＰａまで増大することが開示
されている。この特許文献１では、Ａ７０００系Ａｌ合金のより具体的な組成として、Ｚ
ｎ５～１１％、Ｍｇ２～４．５％、Ｃｕ０．５～２％およびＡｇ０．０１～０．５％含み
、残部が実質的にＡｌからなるＡ７０００系Ａｌ合金急冷凝固粉末が開示されている。
　また、急冷凝固法により得られるＡｌ合金ではなく、通常の鋳塊の圧延により得られる
、構造部材用Ａｌ合金の疲労強度を向上させることも従来から提案されている。例えば、
特許文献２では、航空機部材用などのＡｌ－Ｃｕ系のＡ２０００系Ａｌ合金の疲労強度を
向上させるために、このＡｌ合金組織中の鋳造の際に生じる晶出物間の距離を大きくする
ことも、提案されている。
【特許文献１】特開平７－３１６６０１号公報
【特許文献１】特開平８－２８３８９２号公報
【発明の開示】
【発明が解決しようとする課題】
【０００７】
　この特許文献１には、高強度となったＡ７０００系Ａｌ合金の開示はあるものの、この
高強度Ａｌ合金の伸びの開示が無い。ただ、この特許文献１のようなＡ７０００系Ａｌ合
金の急冷凝固粉末であっても、高強度になるほど伸びが大きく低下することは、やはり避
けられない。例えば、文献などに公開されたデータとして、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の
７０００系Ａｌ合金におけるＡ７０９０のＡｌ合金急冷凝固粉末固化成形材の引張強度が
６２５ＭＰａの場合の伸びは約６％程度でしかない。また、通常の鋳造材であるＡ７０７
５Ａｌ合金押出材であっても、引張強度が５７０ＭＰａの場合の全伸びは１１％程度であ
る。
【０００８】
　このような低い伸びでは、その用途に応じて、所望の部材乃至部品形状に冷間にて成形
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加工する際の成形性が著しく低く、冷間加工が困難となる。例えば転造などの加工率が高
い冷間成形加工の際には特に割れが発生しやすい。このため、このような冷間成形加工の
制約からも、高強度な７０００系Ａｌ合金の用途は大幅に制約されていたのが実情である
。
【０００９】
　また、Ｚｎ、Ｍｇ、Ｃｕなどの合金元素量が、Ａｌ合金の中でも最も多い７０００系Ａ
ｌ合金では、急冷凝固法により製造した際に、特にスプレイフォーミング法で得られたＡ
ｌ合金中において、他のＡｌ合金系よりも、これら合金元素が偏析しやすいという、７０
００系Ａｌ合金特有の問題がある。更に、同じ７０００系Ａｌ合金であっても、通常の鋳
塊の圧延により得られるＡｌ合金の鋳造時よりも、スプレイフォーミング法で得られる７
０００系Ａｌ合金の方が、冷却条件によっては、合金元素が偏析しやすいという特有の問
題もある。
【００１０】
　このように合金元素が偏析した場合には、急冷凝固時に生じる晶出物や、加熱処理時に
生じる析出物など、製造過程で７０００系Ａｌ合金組織中に生じる晶析出物（晶出物や析
出物の総称）の粗大化が生じやすい。即ち、急冷凝固法により製造した７０００系Ａｌ合
金組織中に、数μｍを超える粗大な晶析出物が存在するようになる。このため、例え、静
的な機械的特性としての強度、延性が例え高かったとしても、疲労強度のような動的な機
械的特性では、粗大な晶析出物が破壊の起点となって、疲労強度が低くなる。この結果、
急冷凝固法により製造した７０００系Ａｌ合金の、構造用部品や部材としての、信頼性が
下がるという問題につながる。
【００１１】
　本発明は、かかる問題に鑑みなされたもので、高強度な割に高延性であるとともに、疲
労強度も高く、構造用部品や部材としての信頼性に優れたＡｌ合金の製造方法を提供する
ことを目的とする。
【課題を解決するための手段】
【００１４】
　上記目的を達成するために、本発明の高疲労強度Ａｌ合金の製造方法の要旨は、質量％
で、Ｚｎ：５～１２％、Ｍｇ：２～４％、Ｃｕ：１～２％を各々含み、更に、Ａｇを０．
０１～０．１質量％か、Ｓｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、ＴｉおよびＶから
選ばれた一種または二種以上を合計で０．１～０．５質量％を選択的に含有し、残部がＡ
ｌおよび不可避的不純物からなるＡｌ合金溶湯を、Ｇ／Ｍ比を４～１５Ｎｍ3 ／ｋｇの範
囲とした不活性ガスによって、噴霧された溶湯のプリフォーム上への堆積速度が１～２．
５ｇ／ｍｍ2 ／ｓの範囲で、スプレイフォーミングし、これによって得たプリフォーム体
を金属容器に入れて真空封入した上で、熱間押出加工して固化させ、その後調質処理して
Ａｌ合金を得るとともに、このＡｌ合金組織の反射電子法による倍率５０００倍のＳＥＭ
にて観察される各晶析出物の、面積が等価な円の直径に換算した大きさの内、最大の大き
さを０．５μｍ以下とすることである。
【発明の効果】
【００１５】
　本発明では、ガスアトマイズにより急冷凝固させた粉末乃至プリフォーム体を固化させ
たＡｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金組織中の特定晶析出物の最大の大きさ
を規制する。これによって、７０００系Ａｌ合金組織中に、数μｍを超える粗大な晶析出
物を含まず、組織中に含まれる晶析出物を微細化する。
【００１６】
　前記した通り、急冷凝固法により製造した７０００系Ａｌ合金は、合金元素が偏析しや
すく、製造過程で７０００系Ａｌ合金組織中に生じる晶析出物（晶出物や析出物の総称）
の粗大化が生じやすい、この合金特有の問題を有する。そして急冷凝固法により製造した
７０００系Ａｌ合金組織中に、数μｍを超える粗大な晶析出物が含まれると、破壊の起点
となり、疲労強度のような動的な機械的特性が低くなり、構造用部品や部材としてのＡｌ
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合金の信頼性が低くなる。また、伸びを低下させ、冷間加工における成形性も阻害する。
【００１７】
　一方、このような粗大な晶析出物を含まなければ、急冷凝固法により製造した７０００
系Ａｌ合金組織中に含まれる晶析出物が微細化されるので、動的な機械的特性としての疲
労強度も高くなり、構造用部品や部材としての信頼性に優れたＡｌ合金を提供できる。と
同時に、静的な機械的特性としての強度、延性も高めることができる。
【００１８】
　このような本発明の疲労強度向上効果を定量的に説明すると、従来の急冷凝固法により
得られた７０００系Ａｌ合金において、疲労強度は、引張強度の３０％程度であり、引張
強度の４０％以上となることはない。これに対して、本発明によれば、急冷凝固法により
得られた７０００系Ａｌ合金の疲労強度を、引張強度の４０～５０％程度にまで、著しく
向上させることが可能となる。
【発明を実施するための最良の形態】
【００１９】
（Ａｌ合金組成）
　本発明Ａｌ合金の化学成分組成（単位：質量％）について、各元素の限定理由を含めて
、以下に説明する。なお、各元素の含有量の％表示は全て質量％の意味である。
【００２０】
　本発明Ａｌ合金の化学成分組成は、後述する急冷凝固法により得られたＡｌ－Ｚｎ－Ｍ
ｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金として、本発明で意図する疲労強度や機械的な特性を保
証するために決定される。この観点から、本発明Ａｌ合金の化学成分組成は、質量％で、
Ｚｎ：５～１２％、Ｍｇ：２～４％、Ｃｕ：１～２％を各々含み、残部がＡｌおよび不可
避的不純物からなるものとする。この組成に対し、選択的な添加元素として、更に、Ａｇ
を０．１～０．０１％の範囲で、Ｓｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、Ｔｉおよ
びＶから選ばれた一種または二種以上を合計で０．１～０．５％の範囲で、各々含有させ
ても良い。
【００２１】
（Ｚｎ、Ｍｇ）
　必須の合金元素であるＺｎ、Ｍｇは、Ｔ６処理後にＧＰゾーンあるいは中間析出相と呼
ばれるＭｇＺｎ2 、Ｍｇ32ＡｌＺｎ49などの微細分散相を形成して強度や疲労強度を向上
させる。Ｚｎが５％未満、Ｍｇが２％未満など、Ｚｎ、Ｍｇの含有量が少な過ぎると、こ
れら微細分散相が不足して、強度や疲労強度が低下する。
【００２２】
　一方、Ｚｎが１２％超え、Ｍｇが４％超えなど、Ｚｎ、Ｍｇの含有量が多過ぎると、溶
湯の急冷凝固を経たとしても、これらの元素は、Ａｌ中に固溶できないため、粗大な晶出
物を形成し、Ａｌ合金の強度や疲労強度低下の原因となる。また、冷間加工性も著しく低
下する。更に、Ｚｎの含有量が多過ぎると、溶体化処理中に、溶体化処理温度にもよるが
、液相が生成しやすくなり、温度を下げて溶体化効果を犠牲にする必要が生じるなど、溶
体化処理自体が困難となる。したがって、これらの含有量は、Ｚｎ：５～１２％、Ｍｇ：
２～４％の範囲とする。
【００２３】
（Ｃｕ）
　必須の合金元素であるＣｕは、固溶強化によって強度を向上させる。Ｃｕが１％未満と
、Ｃｕの含有量が少な過ぎると、固溶Ｃｕ量が減って、強度や疲労強度が低下する。一方
、Ｃｕの含有量が２％を超えて多過ぎると、析出物が粗大化し、耐応力腐食割れ性などの
耐食性が著しく低下し、また、強度や疲労強度も低下する。したがって、Ｃｕの含有量は
、１～２％の範囲とする。
【００２４】
（Ａｇ）
　選択的な添加元素であるＡｇは、析出物の微細化効果があり、Ａｌ合金の強度や疲労強
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度を向上させる。この効果を発揮させるために含有させる場合には０．０１％以上含有さ
せ、０．１％を超えて含有させる必要は無い。したがって、Ａｇを選択的に含有させる場
合は０．１～０．０１％の範囲とする。
【００２５】
（Ｓｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、Ｔｉ、Ｖ）
　選択的な添加元素であるＳｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、ＴｉおよびＶは
、析出効果によって、Ａｌ合金の強度や疲労強度を向上させることができる。この効果を
発揮させるために含有させる場合には、Ｓｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、Ｔ
ｉおよびＶから選ばれた一種または二種以上を合計で０．１％以上を含有させる。但し、
これらの含有量が合計で０．５％を超えた場合、これらの元素の粗大析出物が形成され、
むしろ強度や疲労強度、延性の低下の原因となる。したがって、これらの元素から選ばれ
た一種または二種以上を選択的に含有させる場合は、合計量（総量）で０．１～０．５％
の範囲とする。
【００２６】
（不純物）
　以上記載した元素以外のその他の元素は、基本的に不可避的不純物であり、本発明の意
図する特性を阻害しない範囲において、通常のＡｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａ
ｌ合金に含まれる範囲までは許容する。ただ、酸素はＡｌ合金組織中に酸素系介在物を生
じて、破壊の起点となり、疲労強度や伸びを低下させる可能性があるので、できるだけ少
なくすることが好ましい。このためには、急冷凝固において、後述する通り、噴霧ガスに
は、空気を用いずに、窒素、ＡｒまたはＨｅなどの、不活性な噴霧ガスを用いる。
【００２７】
（組織）
　以上のような７０００系Ａｌ合金組成を前提として、本発明では、特に疲労強度を向上
させるために、このＡｌ合金組織の粗大な晶析出物を抑制するよう、晶析出物の最大の大
きさを規制する。即ち、このＡｌ合金組織の反射電子法による倍率５０００倍のＳＥＭに
て観察される各晶析出物の、面積が等価な円の直径に換算した大きさの内、最大の大きさ
が０．５μｍ以下とする。
【００２８】
　これによって、急冷凝固法により製造した７０００系Ａｌ合金組織中に含まれる晶析出
物が微細化され、動的な機械的特性としての疲労強度も高くなり、構造用部品や部材とし
ての信頼性を高めることができる。前記した通り、従来の急冷凝固法により得られた７０
００系Ａｌ合金の疲労強度は、引張強度の３０％程度であり、引張強度の４０％以上とな
ることはない。これに対して、本発明によれば、急冷凝固法により得られた７０００系Ａ
ｌ合金の疲労強度を、引張強度の４０～５０％程度にまで、著しく向上させることが可能
となる。
【００２９】
　また、同時に、静的な機械的特性としての強度、延性も高めることもできる。本発明に
よれば、急冷凝固法により得られた７０００系Ａｌ合金の常温での機械的な特性として、
高強度化としては６００ＭＰａ以上の引張強度を有する。そして、強度－延性バランスと
しては、引張強度が６００ＭＰａ以上、８００ＭＰａ未満の場合には、１５％以上の伸び
を有する。また、引張強度が８００ＭＰａ以上、９５０ＭＰａ以下の高強度の範囲の場合
には、１０％以上の伸びを有する。この強度－延性バランスは、高強度なＡｌ－Ｚｎ－Ｍ
ｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金としては、かなり画期的である。
【００３０】
　通常、強度－延性バランスは、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金の急冷
凝固粉末であっても、前記特許文献１のように、通常は、高強度になるほど伸びの大幅な
低下は避けがたい。それゆえ、前記特許文献１を含めて、従来の高強度なＡｌ－Ｚｎ－Ｍ
ｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金は、冷間加工性が著しく悪かったものである。これに対
して、本発明では、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金において、引張強度
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が６００ＭＰａの場合の伸びを、従来の約６％程度から１５％以上、引張強度が８００Ｍ
Ｐａ以上の場合の伸びを、従来の約２～３％程度から１０％以上に、飛躍的に向上させる
ことができる。これは転造などの厳しい冷間加工が、今までは出来なかったのを可能とす
ることを意味する。したがって、このような効果は、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７００
０系Ａｌ合金の急冷凝固粉末における高強度になるほど避け難い伸びの大幅な低下の常識
からすると、画期的であると言える。
【００３１】
（晶析出物の大きさ測定方法）
　晶析出物の大きさ測定は、Ａｌ合金組織を、反射電子法による倍率５０００倍のＳＥＭ
（走査型電子顕微鏡）による観察にて行う。この反射電子法による倍率５０００倍のＳＥ
Ｍでは、マトリックス中に存在する晶析出物（晶出物や析出物）は、無地のマトリックス
に対して散在する、白い不定形の小さな模様として観察される。これを画像処理して、視
野内に観察される各晶析出物（各白い模様）の大きさを、面積が等価な円の直径に換算し
た大きさとして、５０視野程度を観察する。そして、これら視野内に、前記面積が等価な
円の直径に換算した大きさの内、最大の大きさが０．５μｍを超えるものが全く無ければ
、最大の大きさが０．５μｍ以下である（本発明内）と判断する。一方、これら視野内に
、前記最大の大きさが０．５μｍを超えるものが１個でもあれば、最大の大きさが０．５
μｍを超えるものである（本発明外）と判断する。
【００３２】
　ここで、本発明で言う晶析出物は、晶析出物組成で言うと、合金元素であるＺｎ、Ｍｇ
、Ｃｕなどの金属間化合物（前記Ｚｎ、Ｍｇの微細分散相や、Ａｌとの金属間化合物を含
む）である。また、前記したＡｇやＳｉ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃｒ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｚｒ、Ｔｉお
よびＶなどの選択的な添加元素を含有させた場合には、これらを含めた金属間化合物であ
る。ただ、本発明では、これら晶析出物の種類や、また晶出物か析出物かも問わず、前記
した反射電子法による倍率５０００倍のＳＥＭで、無地のマトリックスに対して散在する
、白い不定形の小さな模様として観察されるもの全てを、特に疲労強度に影響する晶析出
物と扱う。
【００３３】
（製造方法）
　以下に、本発明Ａｌ合金の製造方法を説明する。本発明Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７
０００系Ａｌ合金は、Ｚｎ、Ｍｇ系の金属間化合物を多く析出させ、高強度化させるため
に、通常の溶解鋳造方法ではなく、急冷凝固法によって製造する。この急冷凝固法は、Ａ
ｌ合金溶湯をガスアトマイズにより急冷凝固させた粉末乃至プリフォーム体を固化させる
ものである。この固化は緻密化であり、急冷凝固粉末乃至プリフォーム体を押出、鍛造、
圧延などの熱間塑性加工により、種々の形状に加工して行なう。そして、この緻密化（固
化）後に、溶体化処理、時効処理などの調質処理が施される。
【００３４】
急冷凝固法：
　急冷凝固法は、通常の溶解鋳造法（インゴットメイキング) よりも、格段に速い冷却・
凝固速度を有するために、微細な金属間化合物（上記分散相）を密度高く形成させること
ができる。また、この分散相の時効析出硬化によって、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０
００系Ａｌ合金の強度をさらに向上させることができる。更に、Ａｌ合金溶湯を急冷凝固
させることにより、合金元素の晶出、偏析を抑制し、また、Ａｌ中にできるだけ多く固溶
させることができ（合金元素の固溶範囲を高濃度側へ大きく拡張でき）、この面からもＡ
ｌ合金の強度をさらに向上させることができる。
【００３５】
　急冷凝固法においては、前記した通り、酸素を低減する、あるいは酸素を増加させない
ことが重要となる。酸素を低減するためには、スプレイフォーミング法によるにせよ、ア
トマイズ粉末法（急冷粉末冶金法）によるにせよ、前提として、噴霧ガスには、空気を用
いずに、窒素、ＡｒまたはＨｅなどの、不活性な噴霧ガスを用いる。噴霧ガスに空気を用
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いた場合には、高強度化は図れるものの、酸素が本発明のように低減できず、伸びを向上
させることができない。また、窒素を噴霧ガスとして用いた場合には、噴霧の過程で窒素
（Ｎ）がＡｌ合金に含有されるために、高強度、高延性に加えて、更にＡｌ合金の靱性を
向上させることができる。窒素を噴霧ガスとして用いた場合、Ａｌ合金に含有される窒素
の量は、後述するガス／メタル比（Ｇ／Ｍ比）にもよるが、概ね０．０００５～０．０１
質量％の範囲である。Ａｌ合金に含有される窒素は、ＡｌＮとして微細に析出しており、
脱気、溶体化、人工時効の熱処理などのＡｌ合金製造工程において、Ａｌ合金結晶粒の粗
大化を防止して、微細結晶粒組織とし、Ａｌ合金の靱性を向上させるものと推考される。
【００３６】
アトマイズ粉末法：
　急冷凝固法の一つであるアトマイズ粉末法（急冷粉末冶金法）によって、本発明Ａｌ合
金を製造する場合、アトマイズ粉末法自体は、常法に従って製造することができる。例え
ば、本発明による組成を有するＡｌ合金を高周波溶解炉において８００～１１００℃の温
度で溶解、出湯させる。このＡｌ合金溶湯をるつぼに流し込み、このるつぼ底部の開口部
からアトマイズノズルの溶湯噴出口まで導いてアトマイズする。
【００３７】
　したがって、Ａｌ合金溶湯がアトマイズノズル溶湯噴出口に達する直前に、ノズル穴か
ら、高圧の窒素、ＡｒまたはＨｅなどの、不活性な噴霧ガスを噴出させこのガスの圧力に
より、溶湯噴出口から出てきたＡｌ合金溶湯を細かく粉砕する。この様に細かく粉砕され
た溶湯は、高圧のガスおよび／または雰囲気により、直ちに冷却され、凝固することによ
り、Ａｌ合金急冷凝固粉末が得られる。
【００３８】
  アトマイズされたＡｌ合金粉末は、用途に応じてふるい分けされる。この際、平均粒径
が１５０μｍ以下、好ましくは１００μｍ以下の微粒粉を分級して使用することが好まし
い。このような微粒粉のみをＣＩＰやＨＩＰで固化成型することで、本発明のＡｌ合金が
得られやすい。平均粒径が２０μｍを超える粗大なアトマイズ粉末は、冷却速度が遅いた
め、Ｃｕ、Ａｇなどの固溶量を確保できておらず、用いると、強度が向上しない可能性が
ある。
【００３９】
スプレイフォーミング法：
　本発明合金を得る場合、上記アトマイズ粉末法（急冷粉末冶金法）よりも、スプレイフ
ォーミング法の方が好適である。急冷凝固法の一つであるスプレイフォーミング法は、ガ
スを噴出させこのガスの圧力によりスプレイする点は、アトマイズ粉末法と機構は同じで
ある。ただ、アトマイズ粉末法は、アトマイズ時には不活性な噴霧ガスを用いたとしても
、粉末のハンドリングは大気中で行なわざるを得ず、酸化により、Ａｌ合金中の酸素が増
加しやすくなる。これに対して、スプレイフォーミング法は、ハンドリングを大気中で行
なったとしても、ある程度の密度を有するプリフォーム体が得られており、酸化しにくく
、Ａｌ合金中の酸素が増加しにくい。
【００４０】
　また、スプレイフォーミング法は、ある程度の密度を有するプリフォーム体が得られ、
ＣＩＰやＨＩＰでの予備的な固化成型が不要な点でも、アトマイズ粉末法に比して有利と
なる。アトマイズ粉末は、固化する前に、ＣＩＰやＨＩＰでの予備的な固化成型が必要と
なる。更に、スプレイフォーミング法は、アトマイズ粉末法に比して、冷却凝固速度をよ
り大きくとれるので、組織（金属間化合物相）を微細化できる利点もある。
【００４１】
　但し、このスプレイフォーミング法でも、用いる噴霧ガスは、高圧の窒素、Ａｒまたは
Ｈｅなどの不活性な噴霧ガスとし、空気など酸素を含む噴霧ガスは、Ａｌ合金中の酸素を
増すために、これを用いない。また、その冷却凝固速度の最適化も必要である。スプレイ
フォーミング法による好ましい態様は、上記本発明成分組成のＡｌ合金を８００～１１０
０℃で溶解後、この温度範囲で、スプレイフォーミング法により、溶湯の不活性ガスによ
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るスプレイを開始して、下方の回転床上にプリフォーム体を作製する。
【００４２】
（Ｇ／Ｍ比）
  スプレイフォーミングにおける（スプレイ過程中の）冷却凝固速度は、先ず、ガス／メ
タル比〔Ｇ／Ｍ比：単位質量（ｋｇ）あたりの溶湯に吹き付けるガスの量（Ｎｍ 3）比〕
によって制御する。本発明では、このＧ／Ｍ比が高いほど、冷却速度を速くでき、微細な
金属間化合物が得られ、金属Ａｌマトリックッス中にＣｕ、Ａｇを所定量固溶させること
ができる。
【００４３】
　このＧ／Ｍ比が低過ぎると冷却凝固速度が不足する。このため、合金元素による金属間
化合物も粗大となり強度が不足する。一方で、Ｇ／Ｍ比が高過ぎると、プリフォームの歩
留まり（溶湯の堆積効率）が低下したり、不活性ガスの使用量が増加し、製造コストが高
くなる。また、７０００系Ａｌ合金の合金元素が偏析しやすくなり、製造過程で７０００
系Ａｌ合金組織中に生じる晶析出物の粗大化が生じやすくなる。この結果、製造した７０
００系Ａｌ合金組織中に、数μｍを超える粗大な晶析出物が含まれ、破壊の起点となり、
疲労強度のような動的な機械的特性が低くなり、構造用部品や部材としてのＡｌ合金の信
頼性が低くなる。また、伸びを低下させ、冷間加工における成形性も阻害する。
【００４４】
　これらの条件を満足するＧ／Ｍ比は、好ましくは４～１５Ｎｍ3 ／ｋｇの範囲とする。
Ｇ／Ｍ比の下限は好ましくは４Ｎｍ3 ／ｋｇ以上、さらに好ましくは６Ｎｍ3 ／ｋｇ以上
であり、Ｇ／Ｍ比の上限は、１５Ｎｍ3 ／ｋｇ以下、好ましくは１３Ｎｍ3 ／ｋｇ以下と
することが推奨される。
【００４５】
（堆積速度）
　そして、こうのようなＧ／Ｍ比範囲とした不活性ガスによって、噴霧された溶湯のプリ
フォーム上への堆積速度が１～２．５ｇ／ｍｍ2 ／ｓの範囲で、スプレイフォーミングす
ることが好ましい。なお、本発明において規定する「堆積速度」とは、噴霧された溶湯が
プリフォームとして堆積する速度のことであり、プリフォームの堆積が進行している部分
の単位面積・単位時間当たりに堆積するＡｌ合金の重量（ｇ／ｍｍ2 ／ｓ）で表す。この
堆積速度が２．５ｇ／ｍｍ2 ／ｓを超えて速くなると、次々と堆積する溶湯によって、先
に堆積した溶湯やプリフォーム上が冷却しにくくなり、冷却速度が著しく低下する。この
結果、７０００系Ａｌ合金の合金元素が偏析しやすくなり、製造過程で７０００系Ａｌ合
金組織中に生じる晶析出物の粗大化が生じやすくなる。したがって、製造した７０００系
Ａｌ合金組織中に、数μｍを超える粗大な晶析出物が含まれるようになり、このＡｌ合金
組織の晶析出物の前記最大の大きさを０．５μｍ以下とすることができない。このため、
疲労強度のような動的な機械的特性が低くなり、構造用部品や部材としてのＡｌ合金の信
頼性が低くなる。また、伸びを低下させ、冷間加工における成形性も阻害する。
【００４６】
　一方、上記堆積速度が１ｇ／ｍｍ2 ／ｓ未満では、スプレイフォーミングの効率が低下
して、プリフォームの歩留まり（プリフォームとして得られたＡｌ合金の重量を、溶解し
たＡｌ合金の重量で割って計算される、溶湯の堆積効率）が低下したり、不活性ガスの使
用量が増加し、製造コストが高くなる。
【００４７】
（固化、緻密化）
　このような条件でのスプレイフォーミング法より得られたＡｌ合金プリフォーム体は、
気孔率が例えば１０体積％程度のままが得られる。因みに、このプリフォームのままでは
気孔率が高く、靱性が不足するため、プリフォームを脱気あるいはプリフォームの空孔を
圧潰して緻密化するプリフォームの固化を行なう必要がある。
【００４８】
　この固化の方法としては、プリフォーム体をＡｌなどの金属容器に入れて真空封入した
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上で、熱間で押出加工して固化（緻密化）させることが好ましい。この際は、Ａｌ合金の
酸化を防止して、酸素が低い状態を維持するために、プリフォーム体を直接熱間加工する
のではなく、純アルミニウムや適宜のアルミニウム合金などの金属製の収容容器に入れて
、真空封入した上で熱間加工することが好ましい。
【００４９】
　この他、プリフォーム体や前記急冷粉末冶金法によって得られた粉末は、鍛造、圧延、
あるいは、押出、鍛造、圧延を適宜組み合わせた熱間加工によって、固化（緻密化）させ
ても良い。
【００５０】
　この際、熱間加工の前に、上記得られたプリフォーム体や粉末を、一旦真空容器中に密
封するなどしてＣＩＰやＨＩＰ処理を行なって固化（空孔、気孔の圧潰）成型し、予め（
予備的に）緻密化しても良い。但し、ＨＩＰ処理などは、高温に長時間Ａｌ合金（プリフ
ォーム体）を曝すことになるので、金属間化合物が粗大化しやすくなる。このため、前記
した通り、スプレイフォーミング法よるプリフォーム体では、このＨＩＰ処理などの予備
的な緻密化処理はしない方が好ましい。
【００５１】
　前記した鍛造、押出、圧延の熱間加工における加工温度は４２５～５００℃の範囲と、
比較的低くすることが好ましい。このような加工温度範囲において熱間加工すると、Ａｌ
基金属間化合物相を含めた金属間化合物が微細化されるとともに、均一に分散される。熱
間加工における加工温度が高すぎると、金属間化合物が粗大化する。一方、加工温度が低
過ぎると、熱間加工による緻密化が達成できない。
【００５２】
　同様の主旨で、これらの熱間加工における加工率はできるだけ大きくする。熱間押出の
場合は、押出比を６以上、好ましくは８以上、より好ましくは１０以上として、また、熱
間圧延や熱間鍛造の場合には、加工率を７０％以上とする。押出比や加工率がこれより小
さ過ぎると、熱間加工による緻密化が達成できない可能性が高い。
【００５３】
　この熱間加工後の固化（緻密化）したＡｌ合金は、更に、４８０～５２０℃×２～８時
間程度の溶体化処理および１００～１５０℃×１０～５０時間程度の時効硬化処理を行な
うＴ６処理（調質処理）を施されて、本発明Ａｌ合金である、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系
の７０００系製品Ａｌ合金（部品、部材などの素材）を得る。
【００５４】
　この製品Ａｌ合金は、自動車部品、電子材料用端末機械、精密機械部品などの用途に応
じて、所望の部材乃至部品形状に、転造などの冷間にて成形加工されて、その用途の部材
乃至部品とされる。
【００５５】
  以下、実施例を挙げて本発明をより具体的に説明するが、本発明はもとより下記実施例
によって制限を受けるものではなく、前・後記の趣旨に適合し得る範囲で適当に変更を加
えて実施することも勿論可能であり、それらはいずれも本発明の技術的範囲に包含される
。
【実施例】
【００５６】
  下記表１に示す各成分組成のＡｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金溶湯をス
プレイフォーミングするが、下記表２に示すように、噴霧ガスの種類、Ｇ／Ｍ比、堆積速
度などのスプレイ条件を変えて、最終的に得られるＡｌ合金組織中の晶析出物の大きさな
どを制御、変化させて、このＡｌ合金の機械的特性と疲労強度への影響を調査、評価した
。
【００５７】
  具体的には、下記表１に示すＡ～Ｔまでの各成分組成（Ａ～Ｍが発明例組成、Ｎ～Ｔが
比較例組成）のＡｌ合金の溶湯を、共通して１０００℃の溶解温度で溶解してスプレイフ
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ォーミングした。
【００５８】
　これによって得た各プリフォーム体を、共通して、ＨＩＰ処理などの予備的な緻密化処
理をせずに、アルミ容器に入れて真空封入した上で、加工温度４６０℃、押出比を１５と
して、直接熱間押出加工して固化させ、１０ｍｍφの丸棒を得た。その後このＡｌ合金丸
棒を、やはり共通して、５００℃×５時間の溶体化処理を行なった後、１２５℃×３０時
間の時効硬化処理を行なうＴ６処理（調質処理）を施して、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の
７０００系製品Ａｌ合金を得た。
【００５９】
  これら得られたＡｌ合金から試験片を採取して、これらのＡｌ合金に含まれる晶析出物
の大きさを各々調査するとともに、これらのＡｌ合金の機械的特性と疲労強度を以下のよ
うにして調査した。これらの結果を各々表２、３に示す。
【００６０】
（晶析出物）
　試験片のＡｌ合金組織を、前記した反射電子法による倍率５０００倍のＳＥＭ（走査型
電子顕微鏡）により５０視野観察し、視野内に観察される各晶析出物を画像処理して、個
々の大きさを、面積が等価な円の直径に換算して算出し、この換算した大きさ（μｍ）の
内の、最大の大きさのものを、最大の寸法として各々表２、３に示す。
【００６１】
 (強度、伸び）
  各例とも、前記得られたＡｌ合金を切断して得た、８．０ｍｍφ、長さ９０ｍｍの丸棒
試験片の押出方向（試験片長手方向）の室温引張り試験を行い、引張強度（ＭＰａ）、全
伸び（％）を測定した。室温引張り試験はJIS Z2241(1980）に基づき、室温20℃で試験を
行った。引張り速度は5mm / 分で、試験片が破断するまで一定の速度で行った。
【００６２】
（疲労強度）
  各例とも、前記得られたＡｌ合金を切断して得た、８．０ｍｍφ、長さ９０ｍｍの丸棒
の、中央部の長さ２０ｍｍ部分を、各々両側からテーパ（各５ｍｍ長さ）を設けて、５．
０ｍｍφの小径に切削した試験片とした。この試験片を、材料の耐久性評価に汎用される
小野式回転曲げ試験機により、試験片を曲げながら（応力を負荷しながら）１０7 回の回
転数だけ回転させた際の、破断しない最低応力（ＭＰａ）を疲労強度とした。
【００６３】
　表１、２から明らかなように、各発明例１～１８は、本発明組成のＡｌ合金（溶湯）Ａ
～Ｍを用い、発明例１６、１９を除き、窒素ガスによる好ましいＧ／Ｍ比、堆積速度など
のスプレイ条件下でスプレイフォーミングを行なっている。
【００６４】
　この結果、各発明例１～１８は、Ａｌ合金に含まれる晶析出物の最大の大きさが０．５
μｍ以下である。それゆえ、Ａｌ合金の疲労強度として、破断しない最低応力が３５０Ｍ
Ｐａ以上であり、引張強度の５０％近く（４８％程度）にまで著しく向上させている。ま
た、各発明例１～１８は、常温での機械的な特性としても、７００ＭＰａ以上の引張強度
を有し、かつ、引張強度が７００ＭＰａ以上、８００ＭＰａ未満の場合には１５％以上の
伸びを有するとともに、引張強度が８００ＭＰａ以上の場合には１０％以上の伸びを有す
る。したがって、構造材として要求される強度や疲労強度、あるいは構造材への冷間加工
性などを満足できる。
【００６５】
　ただ、発明例の中でも、スプレイフォーミングの際の、Ｇ／Ｍ比が比較的低い発明例１
４や、堆積速度が比較的速い発明例１８は、他の発明例に比して、疲労強度が比較的低い
。また、発明例１６、１９も、疲労強度や常温での機械的な特性に優れているものの、発
明例１６はＧ／Ｍ比が好ましい条件からすると高すぎ、発明例１９は堆積速度が好ましい
条件からすると遅すぎ、生産性が低い。
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【００６６】
　これに対して、比較例２０～２６は、合金組成が範囲から外れる表１の合金Ｎ～Ｔを用
いている。この内、比較例２０はＺｎが下限に外れる合金Ｎを用いている。比較例２２は
Ｍｇが下限に外れる合金Ｐを用いている。比較例２４はＣｕが下限に外れる合金Ｒを用い
ている。また、比較例２１はＺｎが上限に外れる合金Ｏを用いている。比較例２３はＭｇ
が上限に外れる合金Ｑを用いている。比較例２５はＣｕが上限に外れる合金Ｓを用いてい
る。
【００６７】
　このため、これら比較例は、好ましい製造方法で製造され、Ａｌ合金に含まれる晶析出
物の最大の大きさが０．５μｍ以下であるものの、疲労強度や常温での機械的な特性が劣
っている。即ち、疲労強度は、引張強度の５０％近くあるものの、引張強度自体が７００
ＭＰａ未満、疲労強度も３４０ＭＰａ未満と低く過ぎる。したがって、これら比較例は、
構造材として要求される強度や疲労強度を満足できていない。
【００６８】
　また、比較例２６はＦｅとＭｎの合計含有量が、積極的に含有させるにしても多すぎる
合金Ｔを用いている。このため、比較例２６は、好ましい製造方法で製造されているもの
の、ＦｅとＭｎの作用によって、Ａｌ合金に含まれる晶析出物の最大の大きさが０．５μ
ｍを超え、疲労強度や常温での機械的な特性が劣っている。
【００６９】
　比較例２７は、合金組成が範囲内である表１の合金Ａを用いているが、Ｇ／Ｍ比が低す
ぎる。このため、比較例２７は、Ａｌ合金に含まれる晶析出物の最大の大きさが０．５μ
ｍを超え、疲労強度や常温での機械的な特性が劣っている。
【００７０】
　比較例２８は、合金組成が範囲内である表１の合金Ａを用いているが、堆積速度が速す
ぎる。このため、比較例２８は、Ａｌ合金に含まれる晶析出物の最大の大きさが０．５μ
ｍを超え、引張強度は高いものの、疲労強度が劣っている。
【００７１】
　比較例２９は、合金組成が範囲内である表１の合金Ａを用いているが、噴霧ガスとして
空気を用いている。このため、比較例２９は、スプレイフォーミングの際の条件は好まし
い範囲内で、Ａｌ合金に含まれる晶析出物の最大の大きさが０．５μｍ以下であり、引張
強度は高いものの、特に疲労強度が劣っている。
【００７２】
　以上の結果から、Ａｌ－Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金が高強度と高延性、
および高疲労強度を満足するための、本発明各要件や好ましい各要件の、臨界的な意義が
裏付けられる。
【００７３】
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【表１】

【００７４】
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【表２】

【００７５】
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【表３】

【産業上の利用可能性】
【００７６】
　以上説明したように、本発明は、急冷凝固粉末乃至プリフォーム体を固化させたＡｌ－
Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ系の７０００系Ａｌ合金であって、高強度な割に高延性であるとともに
、疲労強度も高く、構造用部品や部材としての信頼性に優れたＡｌ合金の製造方法を提供
できる。したがって、その用途に応じて、高延性を利して所望の形状に冷間などで成形加
工され、高強度を利して所望の部材、部品とされる、自動車部品、電子材料用端末機械、
精密機械部品などに好適である。
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