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第1章 緒言 

1-1  はじめに 

金属材料の靭性・強度の向上など材料に優れた特性を与える強化方法として結晶粒微細

化がある．中でも，結晶粒径を 1μm 以下に超微細化する強ひずみ加工（Severe plastic 

deformation，SPD）法により，従来不可能であった大きなバルク形状の超微細結晶（Ultrafine 

grained，UFG）材の作製が可能になり，高強度が要求される構造材料への適用が期待できる．

これまでに，強ひずみ加工法の種類 [1, 2]，超微細結晶粒の形成機構 [1, 3-8]，機械的性質 

[9] など多くの研究が報告されている．  

多くの実用金属材料は合金であり，Cu-Al合金や Cu-Zn合金に代表される固溶体合金は，

優れた機械的性質を持つため数多く使用されている．これらの面心立方（face centered cubic，

FCC）構造の合金中の固溶原子は，転位や結晶粒界との相互作用に加えて，積層欠陥エネ

ルギー（stacking fault energy, SFE）の低下による転位の拡張や，変形双晶の形成によって転

位挙動を抑制するため [10-12]，加工硬化を高める．強ひずみ加工法による微細組織形成で

は，転位の蓄積によるセル壁の形成，転位同士の合成・対消滅・再配列による粒界形成，転

位の吸収による大角粒界の形成と考えると [1, 3, 4-8]，転位の拡張や，固溶原子と転位の相

互作用により，それぞれの過程が遅れることが予想される．しかしながら，それらのどの要因が

支配的であるかは明らかではない． 

以上より，本研究では，転位の拡張による積層欠陥，および固溶原子と転位の相互作用に

着目し，強ひずみ加工における超微細結晶粒組織の形成過程と加工硬化に及ぼす影響を明

らかにする． 

 

1-2 再結晶 

従来の結晶粒微細化は，熱処理や相変態を利用した再結晶現象により結晶粒組織を制御

することによって行われる．この方法で得られる最小結晶粒径は 10 μm 程度である [13-19]．

一方，再結晶温度以下での加工中に起こる再結晶現象により，最小結晶粒径を 1 μm 以下に

微細化できる [13-19]．以下，静的および動的再結晶現象の機構と組織の詳細を示す． 

塑性加工後の材料に対して，熱処理を行った際に生じる新粒生成現象を静的再結晶と言う．

Fig. 1-1 のように，熱処理中に核が生成され，核の成長により新粒組織が形成される機構が不

連続静的再結晶（discontinuous static recrystallization, dSRX）である [20]．小角粒界で囲まれ

た核が不均一に形成され，徐々に大角粒界で囲まれた新粒に成長するプロセスである．これ

に対して，Fig. 1-2のように分散粒子が含まれる合金では，新粒が分散粒子の成長に伴ってサ

ブグレインが徐々に成長する結果，新粒が生成される機構が連続静的再結晶（in-situ / 

continuous static recrystallization, cSRX）である [4, 20, 21]．サブグレインバウンダリーが次第

に小角粒界，さらに大角粒界に変わる均一なプロセスである． 

塑性加工中の材料に生じる新粒生成現象を動的再結晶と言う．0.5 Tm（melting temperature, 

Tm）以上の高温で超塑性加工や高温ねじり加工（ひずみ ε ≈ 1）を行うと，加工中に新粒組織が
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形成・成長し，この機構を不連続動的再結晶（discontinuous dynamic recrystallization, dDRX）

と言う [22-27]．静的再結晶では，熱処理後に転位が存在しない組織を形成するが，動的再

結晶では，十分に組織が発展した後であっても，再結晶粒内に高密度転位組織を形成する

（Fig. 1-3）．積層欠陥エネルギーの高い金属（Alおよび Al合金）では動的回復が，積層欠陥

エネルギーの中・低い金属（Ag，Cu，Ni，およびそれらの合金）では動的再結晶が優先的に

働く．これに対して，0.5 Tm以下の低温で強ひずみ加工（ε ≈ 10）を行うと，金属・合金の種類や

積層欠陥エネルギーの大きさに関わらず，塑性加工だけで新粒組織が生じる．変形による転

位の蓄積によってセル，サブグレインが形成され，方位差が増加につれて大角粒界で囲まれ

た新粒を形成する機構であり，連続動的再結晶（in-situ / continuous dynamic recrystallization, 

cDRX）と言う [22-27]．この強ひずみ加工中に起こる新粒生成現象は，通常の不連続動的再

結晶とは異なることが分かっており，いくつかのモデルが提案されている [1, 3-8, 23-27]．なお，

核形成を伴わない大角粒界からなる微細組織の形成であるため，連続動的再結晶と呼ぶこと

に異論を唱える研究者もいる [17]．詳細は 1-4で述べる． 

 

  

 

Fig. 1-1. Schematic diagram of the discontinuous static recrystallization (dSRX) during the early 

stage of annealing: (a) deformed (b) recovered (c) partially recrystallized and (d) fully 

recrystallized and grain growth [4, 20]. 

(a) (b)

(c) (d)

Subgrains

Recrystallization nuclei Recrystallized grains

Subgrains
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Fig. 1-2. Schematic diagram of the continuous static recrystallization (cSRX) during annealing 

after deformation: (a) schematic microstructure after deformation by rolling and (b) subgrains 

growth accompanied by dispersed particles coarsening [4, 21]. 

 

 

 

Fig. 1-3. Schematic diagram of the discontinuous dynamic recrystallization (dDRX) during 

deformation (a) growing dynamically recrystallized grains and (b) necklace-like structure of 

dynamically recrystallized grains along the grain boundaries [4]. 

 

 

 

 

 

(a) (b)

Dispersed particles

Subgrains Recrystallized grains

(a) (b)
Dynamically recrystallizing grains
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1-3 強ひずみ加工法 

超微細結晶材は強ひずみ加工法を用いて作製することができ [1,2]，主な方法として，側方

押出し加工（Equal-channel angular pressing, ECAP）法, 高圧ねじり加工（High pressure torsion，

HPT）法, 繰返し重ね接合圧延（accumulative roll bonding，ARB）法, 多軸鍛造（multiple 

forging/multi directional forging，MDF）法がある（Fig. 1-4）．その中でも ECAP 法は，結晶粒

径数百 nm 以下を有する大きなバルク形状の超微細結晶材を作製することが可能であり，高

強度が要求される構造材料への適用が期待できる [28, 29]． 

ECAP法の概略図を Fig. 1-5に示す．Fig. 1-5(a)に示すように上部から試料を挿入し，経路

の屈曲部でせん断変形を受けることにより超微細結晶材を作製する方法である．加工前後で

試料の形状変化がないため，何回でも加工でき，バルク形状のままで巨大ひずみを付与する

ことが可能である．Nパス後の相当ひずみ𝜀𝑁は，Fig. 1-5(b)に図示されたチャンネル角度 Φお

よびチャンネルの外側の弧の角 Ψを用いて以下の式で推定される [31]． 

𝜀𝑁 =
𝑁

√3
{2𝑐𝑜𝑡 (

𝛷

2
+

𝛹

2
) + 𝛹𝑐𝑜𝑠𝑒𝑐 (

𝛷

2
+

𝛹

2
)}                (1-1) 

Φ = 90 °，Ψ = 0 °の金型の場合，式（1-1）は以下となる． 

𝜀𝑁 =
𝑁

√3
{2𝑐𝑜𝑡 (

𝛷

2
)}                                   (1-2) 

Fig. 1-6(a)は各パス後の試料の挿入方法を示す．金型に対して回転させずに挿入する

Route A，90 °，0 °，90 °，0 °と回転させて挿入する Route BA，90 °，180 °，270 °，360 °と回転

させて挿入する Route BC，毎回 180 °ずつ回転させて挿入する Route Cがある [1, 31, 32]．材

料を挿入するときの回転方法によって，様々な方向にせん断変形を加えることができる（Fig. 1-

6(b)） [33]．Route BCが最も効率よくセル組織から結晶粒組織に発展する [34]． 
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Fig. 1-4. Methods of severe plastic deformation: (a) equal channel angular pressing (b) high 

pressure torsion (c) multiple forging/multi directional forging and (d) accumulative roll bonding 

[4]. 

 

 

Fig. 1-5. Schematic illustration of ECAP: (a) process [30] and (b) principle of ECAP where Φ is 

the angle of intersection of the two channels and Ψ is the angle subtended by arc of curvature at 

the intersection [31]. 

(a) (b)

(c) (d) 

(a) (b)
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Fig. 1-6. (a) ECAP processing route [30] and (b) shearing characteristics introduced into cubic 

elements when viewed on the X, Y, Z planes in fig. 1-6(a) for different processing routes from one 

to eight passes [33]. 

 

1-4  強ひずみ加工法による微細化機構 

強ひずみ加工に伴う超微細粒組織形成機構は，サブ結晶粒機構 (subgrain/dislocation 

density-based model)，grain subdivision機構，マイクロシアバンド機構の 3つのモデルが提案

されている． 

Valiev らによるサブ結晶粒機構（Fig. 1-7） [1, 3, 4] は，低ひずみ域で生じる転位セル組織

が発達し，ひずみの増加とともにセル径が減少しながら，セル壁内の転位を増加させる．セル

(a)

(b)
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壁内の転位密度がある限界値に達すると [35]，セル境界内部で転位同士の対消滅や再配列

により，セル壁がシャープ化して粒界方位差が増加する（粒界化）．さらに高ひずみ域では，

合成できなかった過剰な転位が粒界に吸収されることで，小角粒界から大角粒界に変化する

（大角化）．セル組織（cellular structure）から結晶粒組織（granular structure）に変化する均質

かつ連続的なプロセスである [1,4]． 

多結晶中の各結晶粒が周囲の拘束を受けながら変形するためには，最低 5 つのすべり系

の活動が必要である（Von Mises の条件）．実際には，各結晶粒内に分かれたブロックが，より

少ない異なったすべり系で変形することにより，結晶粒全体の拘束条件を満足する．結晶粒内

の各ブロックが異なった方位に結晶回転するため，その境界の方位差が加工早期に増加する．

したがって，結晶粒内のすべてのセル壁が均一に粒界化するのではなく，加工早期に形成し，

大角化したセルブロック内部に順次セル壁が形成して，不均一的にセル境界の大角化が進

行する．Hansen らによる Grain subdivision 機構（Fig. 1-8） [5-8] は，ひずみ増加に伴って比

較的大きな方位差を持った GNB（geometrically dislocation boundary）が形成される．GNB 内

部には，それが安定したエネルギー構造を取ろうとして，転位セル壁である IDB（incidental 

dislocation boundary）が形成される．それらにより隣り合う結晶粒との間の方位差が増加し，結

晶粒が分断され，次第に大角化するプロセスである． 

 さらに，変形初期にセル組織やサブグレイン組織に加えてマイクロせん断帯（microshear 

band, MSB）が種々の方向に生成されて結晶粒微細化を促進する場合がある．Sakai らによる

マイクロシアバンド機構（Fig. 1-9）は，転位セルに加えてマイクロせん断帯が交差するように形

成され，マイクロせん断帯の交差部から新粒生じるが不均質なプロセスである [4, 23-27]．マイ

クロせん断帯が交差する領域内では，多重すべりと結晶回転が容易に起きるため優先的に大

角化しやすい．ひずみ増加とともにマイクロせん断帯の密度が増加すると，その交差部から大

角粒界に囲まれた新粒が生じ，急速に大角化する． 

実際の変形では，これらの異なった微細化機構が重畳して作用することが予想され，どの

微細形成機構が主流として働くかは，外的要因（external factor）と材料特性（intrinsic materials 

parameter）によると考えられる．  
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Fig. 1-7. Schematic diagram of subgrain / dislocation density-based model [1]. 

 

 

 

 

Fig. 1-8. Schematic diagram of grain subdivision model [13-19]. 

 

 

 

Fig. 1-9. Schematic diagram of microshear band model [4]. 
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1-5  微細化機構に及ぼす加工法の影響 

微細化機構に与える外的要因として，強ひずみ加工法の種類，加工速度，加工温度が挙

げられる [36-38]．その中でも，強ひずみ加工法の種類は，どの微細化機構が働くかに大きな

影響を及ぼすと考えられる [36, 37]．なぜなら，強ひずみ加工法によって，ひずみ付与の種類

が変わるからである． 

HPT，ARB，ECAP の Route A は一方向の巨大変形（monotonic deformation）である [36, 

37]．初期の結晶粒界や分断粒界に囲まれた面積が幾何学的に拡大するため，最終的な全

結晶粒の中で占める既存の大角粒界の割合は大きい．具体的には，HPT では一方向への巨

大変形により結晶粒界面積が増大して回転軸方向に重畳して形成するため，その間隔は，幾

何学的には無限小となる（幾何学的動的再結晶） [39]．そのため，観察方向によっては，微

細化への寄与が非常に大きいと考えられる．一方，ECAP の Route Bcや MDF は，多方向に

繰り返しひずみが加えられた変形（cyclic deformation）である [36, 37]．そのため，幾何学的な

面積拡大はなく，セル壁や小角粒界から連続的に発展した大角粒界の割合が高いと予想さ

れる [39]. したがって，ECAP と HPTでは，加工形態の違い，すなわち，幾何学的要因による

微細化への寄与が異なるため，働く微細化機構が異なり，同列に議論できないと考える． 

 

1-6  微細化機構に及ぼす積層欠陥エネルギーの影響 

1-6-1 積層欠陥エネルギーと転位組織 

材料によって異なる結晶構造，融点，特に FCC 構造の金属では，積層欠陥エネルギーは

微細化機構に大きく影響することが知られている [38, 40]．なぜなら，積層欠陥エネルギーが

高いか低いかによって，転位組織と塑性変形の担い手が変わるからである．転位組織は，結

晶中のらせん転位の交差すべりの難易によって，すべりの形態が決まる [41, 42]．積層欠陥

エネルギーが高い金属（Cu，Ni，Al など）では，転位拡張幅が狭く完全転位に収縮し易いた

め，らせん転位の交差すべりが容易である．そのため，転位が簡単に再配列し，粒界を形成

することができるため，動的回復が顕著に起こる．すべり形態はWavyであり，セル組織は明確

である．一方，積層欠陥エネルギーの低い金属（Agや合金）では，転位が拡張し易く，積層欠

陥や変形双晶も形成され，らせん転位の交差すべりが困難である．転位同士の再配列や合成

が抑制され，動的回復が困難なため，粒界を形成するまでに転位の蓄積が進む．交差すべり

がしにいため，すべり形態はより平面的となる Planarであり，すべりが平面的になるほどセル構

造が発達しにくくなるため [12]，セル組織は不明瞭である．これらのことから，塑性変形が，積

層欠陥エネルギーの高い金属では転位すべりにより活動するのに対し，積層欠陥エネルギー

の低い金属では，転位すべりだけでなく，積層欠陥・変形双晶・せん断帯が活動する [41, 42]．

そのため，積層欠陥エネルギーの低下により，強ひずみ加工中の微細結晶粒形成過程や加

工後の結晶粒径に大きな影響を与える． 
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1-6-2 積層欠陥エネルギーと限界結晶粒径 

変形量の増加とともに，結晶粒径は小さくなるが，やがて一定となり，微細化が進行しなくな

る．この限界結晶粒径𝑑𝑚𝑖𝑛  と積層欠陥エネルギー𝛾𝑆𝐹𝐸の間には以下の関係が成立すること

が知られている [43, 44]． 

 
𝑑𝑚𝑖𝑛

𝑏
= 𝐴 (

𝛾𝑆𝐹𝐸

𝐺𝑏
)

𝑞
                                 (1-3) 

ここで，A は無次元定数，G は剛性率，b はバーガースベクトルである．指数 q は，𝑑𝑚𝑖𝑛 𝑏⁄  と

𝛾𝑆𝐹𝐸 𝐺𝑏⁄ の両対数グラフの傾きから得られ，理論値では 0.5，Ball milling によって作製された

純金属（Al, Cu, Rh, Ir, Ni, Pd, W, Fe, Cr, Nb, Si）のナノ結晶材料の実験値は 0.65である [43]．

また，式（1-3）を用いて，強ひずみ加工後の結晶粒径と積層欠陥エネルギーの関係について

議論した先行研究は多くある [38, 40, 44-57]． 

 

1-6-3 積層欠陥エネルギーと合金元素 

FCC 金属に固溶原子を添加すると，同じひずみ量でも転位の蓄積が促進され，結晶粒径

がより小さくなる．これは，変形中の転位の消滅，すなわち動的回復を抑制するためである．そ

のため，固溶量を調節することで結晶粒微細化を促進させたという多くの報告がある [38, 40, 

44-57]．これには 2つの効果が考えられる．1つ目は，積層欠陥エネルギーを低下させ転位を

拡張してすべり面外の自由な移動を抑制する効果と，2 つ目は，刃状転位に固着（転位・粒

界・積層欠陥・変形双晶などに固溶元素が偏析）する効果である．この 2 つの効果は，転位や

粒界の移動速度を遅くし，動的回復が抑制させるため転位が蓄積し，微細化に有効だと考え

られる．そのため，多くの研究報告は，積層欠陥エネルギーの低下により結晶粒微細化が促

進すると結論付けている．しかしながら，いくつかの報告では，積層欠陥エネルギーは結晶粒

微細化には影響しないという指摘もある．例えば，Edalati らは，純金属と FCC 合金に HPT 加

工を行い，HPT 後の最小結晶粒径と積層欠陥エネルギーの関係を統計的に調査した結果，

最小結晶粒径と積層欠陥エネルギーの相関はなく，最小結晶粒径には固溶体の効果（寸法

効果と剛性率効果）による影響があることを示した [55, 56]．さらに，Emeis らは，固溶量増加

に伴い積層欠陥エネルギーが増加する Cu-Ni 合金に HPT 加工を行ったところ，最小結晶粒

径は減少し，微細化は主に固溶体の効果によって制御され，積層欠陥エネルギーの影響は

それほど重要でないことを示した [57]．そのため，微細化に及ぼす積層欠陥エネルギーの影

響に対しては議論の余地がある．  

 

1-7  強ひずみ加工法以前の高ひずみ域での加工硬化ステージの一般的知見 

1-7-1 加工硬化ステージ [10-12] 

単結晶 FCC金属を変形することで，Fig. 1-10(a)に図示するような応力－ひずみ線図が得ら

れる．Fig. 1-10(b)は，応力－ひずみ線図より求めた加工硬化率とひずみの関係を模式的に図

示したものである．Fig. 1-10より，引張試験後には 3段階の硬化ステージが現れる．Stage I（容
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易すべり域）では，刃状転位の転位双極子が一次すべり系に蓄積され，一次すべり系の単一

すべりで変形するため加工硬化率は低い [58]．変形とともに二次すべり系が活動し始めると，

Stage II（直線硬化領域）に入る．Stage II では，一次すべり面上に転位が蓄積することにより，

局所的に二次すべり系の臨界分解せん断応力（CRSS）が活動するほどの応力の高い領域が

できて，二次すべり系の活動に硬化をもたらすため，加工硬化率は増加する [58-60]．Stage I

は単結晶金属の変形でのみ現れ，多結晶金属の引張変形では，変形初期から多重すべりが

生じるため，stage II～IIIから始まる．加工硬化率が一定である stage IIから，変形とともに加工

硬化率が減少し始めるのが Stage III（動的回復領域）である．Stage III では，らせん転位の交

差すべりによって転位が消滅するため，転位の蓄積が抑制される．すなわち，動的回復が進

むことにより，加工硬化率が減少する [58-60]．FCC金属の引張試験では，stage IIIの変形が

進むと加工硬化率が減少し，不均一変形によりくびれが生じるため，stage III で破断する．し

かしながら，圧延，ねじりおよび圧縮のようなくびれが生じない変形によって大きなひずみを与

えられる場合，stage IV と stage Vが現れることが報告されている [61-64]． Stage I，II，III と比

べて stage IV，V は比較的新しい知見であり，確立されているわけではない．ここでは，いくつ

かの先行研究結果より stage IV と stage Vを以下のように定義する．Figs. 1-10(a)(b)に stage III

以降の応力－ひずみ線図と加工硬化率とひずみの関係を模式的に図示した．Stage III で加

工硬化率が減少した後，stage IV ではわずかな加工硬化率を維持して一定となる．加工硬化

率が再度減少し始め，最終的には 0 となるのが Stage Vである[61]．そのため，金属組織が実

質的に変化しない定常状態となる． 
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Fig. 1-10. Schematic sketch of the hardening behavior over a large strain for fcc metals: (a) stress-

strain curve and (b) corresponding work-hardening rate versus strain. 

 

1-7-2 加工硬化ステージでの転位組織 [10-12] 

Stage I では，一次すべり系の単一すべりで，平行に長い転位が均一に分布し，そのほとん

どが刃状転位である（Fig. 1-11(a)）．一次すべり面上に，符号の異なる刃状転位により双極子

が形成され，これが後続転位の運動の障害となる．Stage II では，2 種類のすべり系が活動す

るため，平行であった転位組織が乱れ，転位がもつれ合いにより，セル組織が形成される（Fig. 

1-11(b)）．黒い不明瞭な線が転位の蓄積を表し，囲まれた部分がセル，この黒い不明瞭な線

がセル壁（高転位密度壁）である．さらに変形が進むと，stage III では，セル内の転位密度が

増加しセル径は減少するが，転位同士の合成や対消滅が起こるため，セル内の転位の増加

が抑制される（Fig. 1-11(c)）．セルとセルの間に方位差が生じるため，セル壁の厚みが減少し

I II III IV V

ε

σ

ε

tensile (single crystal)
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compression, torsion

rolling, severe plastic deformation
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シャープになり，3 °以下のサブグレインバウンダリーを形成する．これをサブグレイン組織（亜

結晶粒組織）と言う．Stage IVに入ると，セル内の転位同士の合成や再配列によって方位差が

増加し，サブグレインバウンダリーを形成する（Fig. 1-12(a)）．転位密度の増加は stage IIIに比

べて緩やかになり，転位の増殖率と動的回復による転位の消滅率が釣り合うため，セル径が

ほぼ一定となるところで転位密度が最大値となる．続く Stage V では，変形による結晶粒の回

転により，結晶粒内の残留転位が粒界に吸収されるため方位差が増加し，15 °以上の大角粒

界を形成する（Fig. 1-12(b)）．そのため，TEM 観察では，コントラストが不明瞭な輪郭で形成さ

れるセル壁が，明瞭でシャープな輪郭で囲まれた粒界に変化する． 

Stage III後期から stage IVの高ひずみ域での加工硬化は，超微細組織形成と密接に関係

し，その形成機構については確立されていない．このステージでは，転位セル組織を構成す

る 2 相，転位密度の高いセル壁と，比較的転位密度の低いセル内部（セル自体）の変化が重

要となる [65]． Argon と Haasen [66] によると，stage III では，転位の蓄積によるセル壁での

硬化とセル壁での動的回復である（Fig. 1-13）．セル内部の格子方位差は小さい．Stage III 後

期になると，セル壁での硬化はすでに飽和し，セル壁の方位差増加に伴う，セル内部の弾性

ミスフィット応力に起因する硬化となる．Stage IV はこのミスフィット応力による硬化が継続し，ミ

スフィット応力が限界に達するときが stage V であると述べている．この機構に関連して，

Zehetbauer ら [61, 62, 67, 68] は，stage IVでのセル壁の方位差増加は，刃状転位の構造変

化によるものであり，具体的には，Polarized Dipolar Walls （PDWs）から Polarized Tilt Walls 

（PTWs）への変化を提案している（Fig. 1-14）．このことから，stage IIIでのらせん転位の動的回

復により転位の増殖率は減少し，stage IIIの後期では，刃状転位が占める．すなわち，高ひず

み域での加工硬化と結晶粒微細化は転位の刃状成分に支配されていると考えられる．したが

って，結晶粒微細化に及ぼす要因を考察する上では，刃状転位の性質を考慮することが重要

だと考える．Stage V では，Fig. 1-10(b)で示したように加工硬化率が 0 となり，変化しないため，

大角粒界で形成される結晶粒内には実質的には転位が存在しないと考えられる．Argon と

Zehetbauerの機構を前提とすると，GN刃状転位から構成されるセル壁（PTWs）の方位差が増

加し，セル内部のミスフィット応力が増加し，セル内部の限界転位密度に達することにより，刃

状転位の動的再配列によりセル壁から粒界へ変化すると解釈できる．なお，強ひずみ加工後

の超微細結晶材では，高密度転位の交切により空孔濃度が平衡濃度より高くなる [70]．この

ことから，加工後期では，高転位密度組織となるため高い空孔濃度となることが考えられ，刃

状転位の上昇や対消滅が可能となり，動的回復を促進させる可能性がある．Essman らによれ

ば，Cu では，セル内部に存在できる限界刃状転位密度は 1017 m-2程度（転位間距離 1.6 nm

程度）であると予測されている [35]．このセル壁から結晶粒界に変化する限界転位密度も，も

し刃状転位の応力場が固溶原子により緩和されると，固溶原子の存在により限界転位密度が

高くなることが予想される．このように，加工硬化ステージの最終段階では，刃状転位の動的

回復が支配していると考えると，固溶原子の影響についても，合金系によって効果が異なるこ

とが予想される． 
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Fig. 1-11. Dislocation structures for Cu (a) stage I (b) stage II and (c) stage III [11]. 

 

 

Fig. 1-12. Schematic sketch of the transformation from cell wall / subgrain boundary (stages III, 

IV) to grain boundary (stage V) [5, 8, 60, 69]. 

 

 

Fig. 1-13. Schematic sketch of hardening mechanism in cell walls: (a) cell walls and glide planes 

and (b) reaction of dislocations in cell walls [66]. 
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Fig. 1-14. Schematic sketch of (a) a polarized dipole walls (PDWs) and (b) a polarized tilt walls 

(PTWs) consisting of edge dislocations [67, 68]. 

 

1-8  本研究の目的 

これまで述べてきたように，強ひずみ加工法における微細化機構は，必ずしも明確ではな

い．しかしながら，Valiev らによるサブ結晶粒機構および Hansen らによる grain subdivision 機

構に共通して言えることは，転位の蓄積と，転位セル壁から大角粒界への形成が微細化過程

として関与していることは明確である．転位の蓄積は，転位の増殖と動的回復のバランスにより

決定され，転位セル壁から大角粒界への粒界化・大角化は，主に刃状転位の動的再配列に

より進行する．そこで，本研究では，上記の結晶粒微細化過程を可能にする ECAP 加工を行

い，セル壁の形成から結晶粒界の形成に着目し，固溶体合金の積層欠陥エネルギーを低下

させる効果と，固溶原子が転位・積層欠陥・粒界などの欠陥に偏析する効果を分離し，微細結

晶粒組織の形成過程と加工硬化に及ぼす影響を明らかにする．転位の増殖，消滅，セル組

織から結晶粒組織への過程を調査するためには，ECAP の各段階における組織観察だけで

はなく，変形応力の変化に着目した加工硬化挙動を調査することが有効である．また，先述の

ように，高ひずみ域の加工硬化では，各ステージで特徴的な挙動が現れるため，この硬化挙

動に着目することは，固溶原子の影響を明らかにする上で有効である． 

 目的を明らかにするために，積層欠陥エネルギーが異なる純金属 Cu と Ag および，固溶原

子の種類によって積層欠陥エネルギーが変化するCu合金系を比較した（Fig. 1-15）．これは，

積層欠陥エネルギーが同等であるが，純金属と合金と異なるため，固溶体の効果のない積層

欠陥エネルギーのみの影響（Cu と Ag），積層欠陥エネルギーの影響のない固溶体の効果の

みの影響（Cu と Cu-Mn 合金），および両者の影響（Cu，Cu-Al 合金および Cu-Ni 合金）を検

証することを意図する． 

Polarized tilt walls（PTW）Polarized dipolar walls（PDW）

cell wall (θ~1 °) cell block boundary

cell cell cell cell cell cell

(a) (b)
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Fig. 1-15. The stacking fault energies of Cu-Al [71-73], Cu-Mn [74] and Cu-Ni [75] alloys as a 

function of the solute atom concentration. 
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第2章 ECAP法における FCC純金属の加工硬化と組織発展 

 

2-1 緒言 

これまでの高ひずみ域における加工硬化挙動は，くびれが生じないに圧縮変形，ねじり変

形，冷間圧延加工，および伸線加工を用いて調査されてきた [1-7]．硬化挙動は，加工硬化

率が直線的に低下する stage III 以降，加工硬化率がほぼ一定となる stage IV，再度減少し 0

となる stage V が現れることが報告されている [5, 8-10]．これらのステージにおける転位組織

は，セル組織から結晶粒組織への変化によって説明できる [5, 8-10]．Stage III では，増殖し

た転位がもつれ合い，転位で囲まれたセル壁が形成され，変形とともにこのセル壁の厚さが薄

く，セルの大きさも小さくなる．Stage IV に入ると，stage III よりも転位の増殖率が減少すると同

時に，転位の増殖率と消滅率が釣り合い，セルの大きさが一定になり始める．隣り合うセルとの

間に方位差が生じ，明瞭な境界となるサブグレインバウンダリーに囲まれ，さらにひずみが増

加すると小角粒界に囲まれた結晶粒が形成し始める（粒界化）．Stage V では，結晶粒内の残

留転位が粒界に吸収されるため方位差が増加し，大角粒界に囲まれた結晶粒の割合が増加

する（大角化）．Stage IIIから IVではらせん転位の交差すべり，Stage IVからVでは刃状転位

の上昇運動が動的回復過程として重要になる．また，高ひずみ域での硬化機構はセル組織

に基づいて議論されており，stage III まではセル壁の硬化が寄与する一方，セル壁の硬化が

飽和する stage IV以降では，セル自体の硬化が寄与すると言われている [10-13]． 

FCC 純金属に対して ECAP や HPT の強ひずみ加工を行った場合，加工初期に硬さが増

加し，最大値に達した後は徐々に減少し，最終的には加工を続けても硬さが変化しない定常

状態になることが報告されている [14, 15]．これらの過程での転位組織の変化は，転位の増殖

に伴いに硬さが増加し，転位の蓄積が限界に達すると，次第に転位が合成・対消滅に伴い硬

さが減少する．転位の増殖と消滅の関係が釣り合うと，硬さも一定となる．この転位挙動は，

Argon ら [11] や Zehetbauer ら [5, 6] が圧縮変形やねじり変形を用いて議論した stage IVや

V に対応していることが分かる．このことから，強ひずみ加工法の出現により，改めて超微細結

晶粒の形成機構と高ひずみ域での加工ステージにおける変形機構との関係が着目されるよう

になった．既に高い圧力を伴う強ひずみ加工においても，これらのステージが現れることが報

告されており，超微細結晶粒の組織形成との関係が議論されている．例えば，HPT の変形応

力を in-situ試験で測定する代わりに，各ひずみでの変形後の硬さ試験より， 𝜎 ≈ 𝐻𝑉 3⁄ と近似

し，変形応力と組織の変化の関連性を研究した例がある [16]．しかしながら，強ひずみ加工

における加工硬化ステージの推移と微細組織形成の関係を明らかにした研究はない．その理

由には，静水圧による摩擦の影響が強いため，ねじり試験のように変形応力を測定することが

困難であることが考えられる．そこで，本章では， Cu に焦点を当て，ECAP における硬さの変

化および，転位密度や粒界方位差の変化と転位組織観察より，加工硬化ステージおよび微細

組織の関係を示すことを目的とする． 
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2-2 実験方法 

供試材には，Cu（99.8%）を用いた．Cu は圧延材であるため，組織の均質化と残留応力の

除去のために焼鈍しを行った．熱処理温度は Ar ガス雰囲気で 873 Kで 1時間行った．初期

粒径は，28 μmであった（Fig. 2-1）．超微細結晶材の作製には，チャンネル角度 Φ = 90 °，チ

ャンネルの外側の弧の角 Ψ = 0 °の ECAP金型を用いる（Fig. 1-5(b)）．この場合の相当ひずみ

は，式（1-2）より，1パスでは 1.15，8パスでは 9.24である．加工速度は 5 mm/minであり，試料

を金型に対して毎回 90 度ずつ回転させる Route Bcで 0～8 パスまで行い，超微細結晶粒組

織を有するビレットを作製した．試験片と金型の摩擦を低減させるための潤滑材として，フルト

ライボ MG（協同油脂製）を用いた．加工温度は 325 K であり，これは，第 3 章以降で用いた

各材料の TECAP/Tmelting を合わせたことによる．すなわち，Cuおよび Agの各融点は 1356 Kお

よび 1234 K であり，室温で加工した場合，Ag は相対的に高温で加工したことになり，熱の効

果が加わる可能性がある．したがって，融点が低い Ag の室温での加工を基準とし，転位の活

動に対する熱的影響を統一させた．試験片寸法は，8 mm × 8 mm × 120 mmである．強ひ

ずみ加工後の超微細結晶材は，室温で保管すると，硬さが軟化し，組織が粗大化する傾向が

ある [17-19]．転位の放出を抑制するために ECAP加工後の試験片は 255 Kで保管した． 

ECAP 加工前後の機械的特性を評価するために，マイクロビッカース硬度計（HMV，島津

製作所）を用い，試験力 9.807 N，保持時間 15 secで硬さを測定した．硬さ試験は TD面（Fig. 

1-5(a)）で行い，10点測定した． 

熱処理後の初期組織は，光学顕微鏡（Nikon, Epiphot200）を用いて観察した．SiC 研磨紙

による機械研磨とバフ研磨により試料表面を鏡面にし，エッチングを行った．腐食液は，蒸留

水 50 ml，硝酸（HNO3）25 ml，腐食時間は数分間とした．ECAP 後の微細組織の観察と粒界

方位差の測定には，走査型電子顕微鏡（SEM：scanning electron microscope，JSM-7001FD, 

JEOL）に装備された後方散乱電子回折装置（EBSD：electron back scattered diffraction，INCA，

Oxford Instruments）を用いた．SEM / EBSD用の試料は，観察面を TD面とし，SiC研磨紙で

機械研磨後，Ar+イオンビームを試料に照射し断面を加工する断面試料作製装置（CP：cross 

section polisher，JEOL）を用い，加速電圧 5.9 kV，加工時間 3～4時間とした．微細結晶粒径

の測定や結晶粒内の転位組織の観察には，透過型電子顕微鏡（TEM：transmission electron 

microscope，JEM2100F，JEOL）および走査型透過電子顕微鏡（STEM：scanning transmission 

electron microscope，JEM2100F，JEOL）を用い，加速電圧は 200 kV である．TEM/STEM 用

の薄片試料は，観察面を TD面とし，SiC研磨紙で 0.1 μm以下まで機械研磨後，ツインジェッ

ト電解研磨装置（TenuPol-5，Struers）を用いて電解薄化させた．電解液はリン酸（H3PO4）250 

ml，エタノール（C2H5OH）250 ml，蒸留水 500 ml とし，電圧 15～20 V，溶液温度 275 K とし

た．その後，精密イオンポリッシングシステム（Pips, Gatan）を用いて仕上げ加工行い，加速電

圧 2 kV，加工時間 20 min とした．結晶粒内の転位密度は，X 線回折装置（XRD：X-ray 

diffraction，SmartLab，Rigaku）で測定し，X 線回折ラインプロファイル解析により算出した．

XRD測定には，CuKα1線を用い，管電圧 45 kV，管電流 20 Aにてステップ角 0.01 °，スキャ
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ン時間 0.03 s，回折角 20 ° ≤ 2θ ≤ 100 °で測定を行った．回折ピークは，（111），（200），（220），

（311），（222）を用いた．Ｘ線解析ソフトウェア PDXL を用いて，ピークフィッテングおよびライン

プロファイル解析を行い，得られた回折 X線のブラッグ角，回折 X線の拡がり，および測定 X

線の波長より，不均一ひずみ ε, 結晶子径 dXRDをWilliamson-Hallの式から算出した [20]．転

位密度の算出には，以下の式を用いた [21]． 

ρ =
2√3〈𝜀2〉1 2⁄

𝑑𝑋𝑅𝐷𝑏
                （2-1） 

ここで，FCC金属のバーガースベクトルは，b = (√2 2⁄ )𝑎 である． 

 

 

 

Fig. 2-1. Initial microstructure observed by optical microscopy for Cu. 

 

 

2-3 結果 

2-3-1 硬さ測定 

各パスにおけるビッカース硬さの結果を Fig. 2-2に示す．1パス後に急激に硬さが増加し，4

パス以降は飽和した．同様の傾向は，Al，Cu および Ag の先行研究でも報告されている[22-

25]．加工初期では，加工とともに転位が増加し，加工硬化する．蓄積できる転位の量には限

界があり [26]，限界転位密度に達した後は，転位同士の合成や対消滅によって転位が減少

するため，加工後期では加工硬化が継続しない． 

1000μm
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Fig. 2-2. Vickers hardness as a function of the number of ECAP passes for Cu. 

 

2-3-2 組織観察 

Fig. 2-3 に 1～8 パス後の EBSD 解析によって得られたイメージクオリティマップ，対応する

粒界方位差マップおよび粒界方位差分布を示す．ここで，方位差 15 °未満を小角粒界（緑色

の線），15 °以上を大角粒界（赤色の線）とした． EBSD では非常に小さな方位差を正確に解

析することが困難なため，3 °以下は除外した [27]．粒界方位差分布には，ランダム方位の立

方晶多結晶体において予想される方位差分布（マッケンジー・プロット [28]）を実線で表した．

1，2 パス後は，せん断方向に沿って伸長した大角粒界で囲まれた組織と，その内部に小角粒

界で囲まれた組織が観察された．3，4 パス後は伸長した組織が減少し，大角粒界に囲まれた

等軸粒が形成された．5 パス以降では大角粒界に囲まれた等軸粒が増加し，8 パス後にはこ

の等軸粒が均一に分布していた．粒界方位差は，1，2 パスでは 15 °未満の方位差の割合が

多く，セル組織やサブグレイン組織で形成されていると言える．パス数の増加とともに徐々に

方位差は増加し，5 パス後以降の粒界方位差分布の大角側は，マッケンジー・プロットと一致

する一方，小角側の割合も多い．このことから，ECAP加工後の超微細結晶粒組織には，方位

差の小さいセル組織やサブグレイン組織が残留していることが分かる．Fig. 2-4 に各パスにお

ける粒界方位差分布から算出した大角粒界の割合の変化を示す．大角粒界はパス全体を通

してまで増加傾向があり，8パス後の平均の大角粒界の割合は 57 ％であった． 

これらの組織変化の詳細と結晶粒内の転位組織変化を STEM で観察した結果を Fig. 2-5

に示す．STEMは，塑性ひずみのコントラストが平均化されるため，TEMに比べてセル組織や

サブグレイン組織が明瞭に観察できる [29]．1，2 パスの加工初期において，湾曲した複雑な
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形状をした転位セルで構成されるセルブロックが形成され，wavy な組織であった（Figs. 2-

5(a)(b)）．セルは，蓄積した転位によって形成されるため，コントラストが不明瞭な線で囲まれて

いる．2 パス以降，セル内の転位が増加し，変形によってセルも細分化した．3 パス後，セル壁

がシャープになり，徐々にコントラストが明瞭な線で囲まれた粒界へと変化する（Fig. 2-5(c)）．4

パス後には，せん断方向に沿って伸長した粒から等軸粒に変化し，粒界の割合が増加する

（Fig. 2-5(d)）．5 パス以降は，加工を繰り返しても等軸粒の分布が均一となるのみで，粒径は

ほぼ変化しないことが分かる（Figs. 2-5(e)~(h)）．8 パス後の組織は，粒界に囲まれた結晶粒だ

けでなく，粒内に残留転位を含む結晶粒も観察された（Fig. 2-5(h)） [30]．これは，Fig. 2-3 に

おいて，8パス後の粒界方位差分布の小角側の割合が高かったことと一致する． 

Fig. 2-6 に各パスにおける平均結晶粒径の変化を示す．結晶粒径算出には，TEM 図にお

いて切片法を用い，セル壁，サブ結晶粒界および結晶粒界をカウントした．粒径は，加工初期

に著しく減少し，4パス以降は飽和する．さらに，Fig. 2-7に示す各パスにおける転位密度の変

化をみると，転位密度は 3パスまで増加し，4パス以降はわずかに減少する．硬さ，結晶粒径，

転位密度の傾向，および組織観察の結果から，1～3 パスの加工初期ではセル組織で形成さ

れ，加工とともに転位は蓄積するため，硬さは増加し，粒径も減少すると言える．一方，4 パス

以降の加工後期では，転位の蓄積と転位同士の合成や対消滅が釣り合い，転位密度が限界

に達する．動的回復が進むため，転位密度が減少し，加工硬化しなくなる．また，転位の再配

列により粒界が形成されると，粒径は飽和すると言える． 
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Fig. 2-3. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu after 1-8 passes. 
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Fig. 2-4. Average fraction of high-angle grain boundaries fHAGB as a number of ECAP passes for 

Cu. 
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Fig. 2-5. STEM images of Cu after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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Fig. 2-6. Average cell / Subgrain / grain sizes d determined from TEM micrographs as a function 

of the number of ECAP passes for Cu. 

 

 

Fig. 2-7. Dislocation density ρ as a function of the number of ECAP passes for Cu. 
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2-4 考察 

2-4-1 ECAP中の加工硬化 

 ECAP加工における加工硬化と組織の変化の関係を明らかにするために，Fig. 2-2の硬さの

変化より，Fig. 2-8 に示す加工硬化曲線を求めた．加工硬化率は，1 パスにおける硬さの増加

率を 1パス当たりに導入される相当ひずみ（式（1-2））で除したもので近似した．加工硬化曲線

は本来，引張変形や圧縮変形中（in-situ）の変形応力をひずみで微分した値で定義されたも

のである．しかしながら，ECAP は静水圧による摩擦の影響が強いため変形応力の測定が困

難である．そこで，ECAP 加工中の硬さと組織観察の結果から，従来確立されている stages I, 

II, III，および高ひずみ域で現れる stages IV，Vの関係を類推する．  

 Fig. 2-8 の加工硬化率の傾向を見ると，ひずみ 1.2（1 パス）までは急激に減少し，続いてひ

ずみ 2.3（2パス）までは緩やかに減少する．しかしながら，それ以上にひずみを増加すると，再

度急激に減少した後，ひずみ 3.5（3 パス）で加工硬化率は 0 となる．これらの傾向は 1-7-1 節

で述べた先行研究の stages III，IV，V と一致する． 

 

2-4-2 ECAP中の加工硬化と組織発展の関係 

組織観察より，加工初期に転位セルが形成され，ひずみの増加とともに転位セル壁が方位

差を増加させて粒界化することが確認された．このような組織変化は，Valiev のサブ結晶粒機

構 [31, 32]や，Hansen らの grain subdivision機構  [33-36]と一致する．本研究では，大角粒

界の割合が徐々に増加することから，後者の機構を支持している．次に，ECAP加工中に現れ

た stages III，IV，V と組織変化の対応を考察する．1，2パスの加工初期では，蓄積転位はセ

ルを形成し（Figs. 2-5(a)(b)），加工によるひずみ増加によって，セル径を減少させる（Fig. 2-6）

とともに，セル壁の転位密度が増加した（Fig. 2-7）．この組織形成過程は，引張試験等の stage 

III で観察される組織と一致する．3，4 パスでは，セル壁は減少し，粒界が形成し始める（Figs. 

2-5(c)(d)）ため，stage IV と言える．5 パス以降は，粒界方位差が増加するのみ（Fig. 2-4）で，

粒径の変化はほとんどない（Fig. 2-6）．しかしながら，転位のない結晶粒だけでなく，転位が残

留している結晶粒も観察された（Figs. 2-5(e)~(h)）．Fig. 2-8 の 4 パス以降の加工硬化率が増

減した理由には，加工後期においても転位が増殖・消滅する，すなわち，加工組織であること

が考えられる． 

 以上の考察より，転位の蓄積→セル壁形成→サブグレインバウンダリーと小角粒界形成まで

が stages Ⅲ~Ⅳに相当し，小角粒界形成→大角粒界形成までが stages Ⅳ~Ⅴに相当すること

が明らかになった．ここで，前者を ECAP加工初期，後者を ECAP加工後期として第 3章以降

の考察をした． 
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Fig. 2-8. Work-hardening slopes ((HVn+1-HVn)/(εn+1-εn) as a function of the equivalent strain εn 

during ECAP for Cu. εn is calculated using Eq. (1-2). 

 

2-5 結言 

 Cuの ECAP中の加工硬化と微細組織の変化を調査した結果，以下が明らかになった． 

（1） 硬さは，加工初期に急激に増加し，加工後期は飽和した． 

（2） 粒界方位差は，加工とともに増加した．8パス後の結晶粒は，大角粒界の割合が多いが，

小角粒界も存在した． 

（3） 微細組織は，加工初期はもつれ合った転位で形成されたセルで構成され，wavy な組織

であった．加工が進むにつれて，セル壁が結晶粒界へと変化した．8 パス後の組織は，

粒界に囲まれた転位のない結晶粒だけでなく，残留転位を多く含む結晶粒も観察された． 

（4） 結晶粒径は，加工初期に急激に減少し，加工後期は変化がほとんどなかった． 

（5） 転位密度は，加工初期に急激に増加し，転位密度が最大値となった後，徐々に減少した． 

これらの結果と先行研究で報告された引張，圧縮，ねじり試験等における加工硬化の

stages III～Vの関係との比較により，ECAPの 1，2，3パスの加工初期は stages III～IV初期

に相当し，4パス以降の加工後期は stages IV～Vに相当することが示された． 
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第3章 ECAP法の組織変化における積層欠陥エネルギーの影響 

3-1 緒言 

第 2 章において，結晶粒界の形成は，転位の再配列によるセル壁からサブグレインバウン

ダリー，小角粒界までの粒界化および，残留転位が形成された結晶粒界へ吸収されることに

よる大角化によることが明確になった．硬さの変化と転位挙動から，転位の増殖に伴いに硬さ

が増加し，転位の蓄積が限界に達すると，次第に転位が合成・対消滅に伴い硬さが減少する．

ここで，ひずみの増加によって達した硬さの最大値，すなわち，転位の蓄積が限界値以後の

変化は，積層欠陥エネルギーの値や材料の純度によって異なることが報告されている [1]．同

じ種類の純金属であっても，純度が高いと転位の消滅率が高いため，硬さも軟化する．さらに，

積層欠陥エネルギーが高い材料は，低い材料に比べて転位の消滅率が高く，硬さが軟化し

やすい．以上より，結晶粒界の形成過程では，らせん転位の交差すべりや刃状転位の上昇運

動による合成・対消滅・再配列が重要となるが，積層欠陥エネルギーが低い場合，転位が拡

張により再配列を困難にするため，結晶粒界の形成が遅れることが予想される． 

これまでに，強ひずみ加工法を供した超微細結晶材の形成過程や結晶粒径に及ぼす積層

欠陥エネルギーの影響は多数報告されている [2-24]．それらにおいて，積層欠陥エネルギー

の低下は微細組織や結晶粒径の減少に大きな影響を及ぼすことが明らかになっている．純金

属 [2-7] においては，Al（166 mJ/m2），Cu（45 mJ/m2）の 8 パス後の結晶粒径（TEM 計測）を

比較すると，Cuに対して Alは約 0.3倍減少する [7]．合金においては，Cu-Al合金  [8-11]，

Cu-Zn合金 [12-17]，Cu-Si 合金 [18] や Al-Mg合金  [19-23] など，固溶量を増加させるこ

とで微細化することが明らかになっている．これらの合金は，合金化することで積層欠陥エネ

ルギーは低下する．しかしながら，この場合，固溶体の積層欠陥エネルギーの影響による転位

の拡張だけではなく，固溶体効果の影響も含まれる．固溶体効果には，固溶原子と転位・粒

界・積層欠陥などの格子欠陥との相互作用により転位の移動に対する抵抗力を高める効果が

ある．そこで，固溶体効果の影響を排除して，積層欠陥エネルギーのみの影響を調査する必

要がある．すなわち，積層欠陥エネルギーが異なる純金属を比較することが有効であると考え

た．代表的な FCC純金属にはAl，Ni，Cu，Agが挙げられ，その中でもAgは，特に積層欠陥

エネルギーが低い．Gubicza [25-27, 29, 31]，Hegedus [31, 31]，Angella [28] らによって，

ECAPを供した Agの微細組織や強度 [26-28] および ECAP後の動的回復 [29-31]，ECAP

と HPTの微細組織や熱的安定性の比較 [32] がされているが，Agは耐食性が高いために，

組織現出および組織観察が困難であり，他の FCC 純金属に比べて研究報告が非常に少な

い．そこで，本章では，積層欠陥エネルギーの異なる純金属CuとAgに対してECAPを行い，

積層欠陥幅（拡張転位幅）が加工硬化ステージおよび微細組織形成過程に及ぼす影響を調

査することを目的とする．  
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3-2 実験方法 

供試材には，Cu（99.8%）および Ag（99.9%）を用いた．Cuは 2-2節の供試材と同じであるた

め，以下は Agの実験方法のみを示す．Cu と Agの積層欠陥エネルギーは，それぞれ 40，25 

mJ/m2 である [33-35]．Ag は圧延材であるため，組織の均質化と残留応力の除去のため，Ar

ガス雰囲気で 741 Kで 1時間行い，初期粒径は，101 μm であった（Fig. 3-1）．2-2節で述べ

た ECAP金型を用い，加工速度は 5 mm/minであり，加工温度を 273 K とし，Route Bcで 0

～8パスまで行った． 

ECAP 加工前後の機械的特性を評価するために，マイクロビッカース硬度計を用い，試験

力 9.807 N、保持時間 15 secで硬さを測定した．硬さ試験は TD面（Fig. 1-5(a)）で行い，10点

測定した． 

熱処理後の初期組織は，光学顕微鏡を用いて観察した． SiC 研磨紙による機械研磨とバ

フ研磨により試料表面を鏡面にし，エッチングを行った．腐食液は，アンモニア（NH3）50 ml, 

過酸化水素（H2O2）50 ml とし，腐食時間は数分間とした．ECAP 後の微細組織の観察と粒界

方位差の測定には，SEM に装備された EBSD を用いた．SEM / EBSD 用の試料は，観察面

を TD 面とし，SiC 研磨紙で機械研磨後，断面試料作製装置を用い，加速電圧 5.9 kV，加工

時間 2 時間で加工した．微細結晶粒径の測定や結晶粒内の転位組織の観察には，TEM お

よび STEMを用い，加速電圧は 200 kVである．TEM / STEM用の薄片試料は，観察面を TD

面とし，SiC研磨紙で 0.1 μm以下まで機械研磨後，ツインジェット電解研磨装置を用いて電解

薄化させた．電解液は，酢酸（CH3COOH）230ml，硫酸（H2SO4）86 ml, メタノール（CH3OH）

700 ml，チオ尿素（CH4N2S） 154 g とし，電圧 20.5 V，溶液温度 275 K とした．その後，精密イ

オンポリッシングシステムを用いて仕上げ加工行い，加速電圧 2 kV，加工時間 20 min とした．

結晶粒内の転位密度は，XRDで測定し，X線ラインプロファイル解析により算出した．XRD測

定には，CuKα1線を用い，管電圧 45 kV，管電流 20 A にてステップ角 0.01 °，スキャン時間 

0.03 s，回折角 20 ° ≤ 2θ ≤ 100 °で測定を行った．回折ピークは，（111），（200），（220），（311），

（222），（400）を用いた．Ｘ線解析ソフトウェア PDXL を用いて，ピークフィッテングおよびライン

プロファイル解析を行い，得られた回折 X 線のブラッグ角，回折 X 線の拡がりおよび測定 X

線の波長より，不均一ひずみ ε,  結晶子径 dXRDを Williamson-Hall の式から算出し，転位密

度を式（2-1）より算出した． 
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Fig. 3-1. Initial microstructure observed by optical microscopy for Ag. 

 

3-3 結果 

各パスにおけるビッカース硬さの結果を Fig. 3-2 に示す．硬さは各材料の剛性率 Gで除す

ることで正規化した．Cu および Ag の剛性率はそれぞれ 48.3，30.3 GPa である [36]．Ag は

Cu と同様の傾向を示し，1パス後に急激に硬さが増加し，4パス以降は飽和した．剛性率で正

規化された硬さは，加工全体を通して Agが Cu よりも高かった． 

ここで，Fig. 3-3に示す各パスにおけるAgの転位密度の変化を見ると，3パスまで転位密度

が増加後，減少することが分かる．Cu の傾向と同じであるが，加工全体を通して転位密度が

Cu よりも Ag の方が高く，3 パスでの転位密度の最大値は，Cu は 6.32×1014 m-2，Ag は

17.0×1014 m-2 であった．これは，積層欠陥エネルギーの低い Ag では，転位の挙動が転位の

拡張によって抑制されたため，転位の蓄積が促進したからだと考える．この理由により，硬さも

Cu より Ag の方が高かったと推測できる．しかしながら，3 パス以降の転位密度の減少は，Cu

よりも Agの方が顕著である．これは，材料の純度によると考えられ [25]，Agの純度は 99.9 %

と Cu の 99.8 %より高く，不純物の割合が極めて低いため，転位同士の合成や対消滅が容易

だったと考える． 

Fig. 3-4に各パスにおける結晶粒径の変化を示す．Agの粒径は 3パスまでに著しく減少し，

4 パスでわずかに増加した後，飽和することが分かる．8 パス後の粒径は，Cu は 220 nm，Ag

は 209 nmであり，積層欠陥エネルギー低い Agの方が小さかった． 

次に，Fig. 3-5 に Ag の 1～8 パス後の EBSD 解析によって得られたイメージクオリティマッ

プ，対応する粒界方位差マップおよび粒界方位差分布を示す．1，2 パス後，Cu と同様，せん

断方向に沿って伸長した長く伸びた大角粒界と小角粒界で囲まれた組織が観察され，Cu で

は複雑な形状かつ不規則な組織であったのに対し，Ag ではせん断方向に規則的に組織が

形成されていた．3 パス後に一揆に細分化が進み，4，5 パス後には伸長した粒が徐々に等軸

粒に変化した．加えて，変形双晶が形成された結晶粒を観察した．6 パス以降は，加工ととも

1000μm
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に等軸粒の割合が多くなった．ここで注目すべき点は，Ag の粒界方位差は Cu とは異なり，1

パスから 60 °近傍の分布が多いことである．これは加工初期に，粒界方位差が 60 °， <111>

方位である Σ3 粒界，すなわち変形双晶やせん断帯が形成されたということである．このことか

ら，Fig. 3-6 に示す大角粒界の割合も加工初期から高かったと言える．また，粒界方位差分布

より，Cuの 8パスと同様に，Agの 8パスでも小角側の粒界方位差の割合が多かったことから，

セル組織が存在していることが示唆される． 

組織変化の詳細を STEMで観察した結果を Fig. 3-7に示す．Agの 1~2パスの加工初期で

は，転位セルがせん断方向に規則的に配列する planarな組織であった（Figs. 3-7(a)(b)）．3パ

スでは，planarな転位セル組織の他に，積み重なった変形双晶も形成された（Fig. 3-7(c)）． 4

パス以降は，伸長粒が等軸粒に変化し，コントラストが明瞭な結晶粒界が形成された（Figs. 3-

7(d)~(g)）．8 パスでは，粒界に囲まれた結晶粒だけでなく，粒内に残留転位を含む結晶粒や

粒内を分断するナノ双晶も観察された（Fig. 3-7(h)）．STEM で観察された粒内のナノ双晶は，

EBSDの検出限度を超えているため Fig. 3-5の粒界方位差としてカウントされていない可能性

がある． 

 

 

Fig. 3-2. Vickers hardness normalized by shear modulus as a function of the number of ECAP 

passes for Cu and Ag. 
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Fig. 3-3. Dislocation density ρ as a function of the number of ECAP passes for Cu and Ag. 

 

 

Fig. 3-4. Average cell / Subgrain / grain sizes d determined from TEM micrographs as a function 

of the number of ECAP passes for Cu and Ag. 
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Fig. 3-5. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Ag after 1-8 passes. 
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Fig. 3-6. Average fraction of high-angle grain boundaries fHAGB as a number of ECAP passes for 

Cu and Ag. 
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Fig. 3-7. STEM images of Cu after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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3-4 考察 

3-4-1 ECAP中の Cu と Agの加工硬化 

 Fig. 3-2の硬さの変化より，Fig. 3-8に示す加工硬化曲線を求めた．加工硬化率は，1パスに

おける硬さの増加率を剛性率で正規化した後，1 パス当たりに導入される相当ひずみ（式（1-

2））で除したものとした．Ag は Cu と同様に，加工硬化率が急激に減少する stage III，その後

の緩やかに減少する stage IV，0 となる stage V が起こる．ここで，注目すべき点は， Cu に比

べて Agは stage IIIが長いことである．さらに，加工硬化率が 0 となった後の stage Vでは，Cu

と Agは同様の傾向を示し，加工軟化するのみである．このことから，ECAP加工初期には，積

層欠陥エネルギーの低下の影響が大きいことを示唆している． 

 

   

Fig. 3-8. Work-hardening slopes ((HVn+1-HVn)/G)/(εn+1-εn) as a function of the equivalent strain εn 

during ECAP for Cu and Ag. εn is calculated using Eq. (1-2). 

 

3-4-2 ECAP中の硬化と変形組織に及ぼす積層欠陥エネルギーの影響 

加工初期では，蓄積転位はセルを形成し，加工によるひずみ増加によって，セル径を減少

するとともに，セル壁の転位密度が増加する．Stage Ⅲでの動的回復は，積層欠陥エネルギー

に関係があり，交差すべりが可能であるらせん成分のみで，刃状成分は影響を受けないとこと

が知られている [37]．積層欠陥エネルギーの低下は，転位を拡張させ，セル壁内部のらせん

転位の交差すべりを困難にし，転位の増殖率を上昇させるとともに，動的回復による転位の消

滅率を低下させる．転位拡張幅は Cu は 3.2 nm，Ag は 9 nm である [36]．加えて，セル径の

大きさは，加工による転位の増殖率と，動的回復による転位の消滅率の釣り合いで決定される．
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Ag では，stage III で，転位の消滅率よりも蓄積率の方が高かったことから，セル壁から結晶粒

界への変化までに，転位の蓄積が継続し，セル径が減少したと言える．セル径の減少におい

ては，積層欠陥エネルギーの低い Ag では，加工初期に，転位セルだけでなく変形双晶が形

成されたことにより，結晶粒の分断が進み，セル径を著しく微細化させたことも原因の 1 つとし

て考えられる．一方，加工後期では加工硬化率（Fig. 3-8）および最小結晶粒径（Fig. 3-4）に顕

著な差が見られない．Stage IV と V の組織変化は，刃状転位の空孔の増減を伴う動的回復

（動的再配列）による大角化および粒界での転位の吸収が主な挙動であることを考えると，ら

せん転位の交差すべりの困難さは大きな影響を与えなかったことが考えられる．また，転位密

度が高い加工後期では，内部応力が高く，固溶体の存在しない刃状成分の拡張転位は，高

い内部応力により収縮しやすく，再配列による粒界化が進行したと考えられる． 

 

3-5 結言 

 純金属において，積層欠陥エネルギーの高い Cu（40 mJ/m2）と低い Ag（25 mJ/m2）に ECAP

を行い，積層欠陥エネルギーが硬さと微細組織形成過程に及ぼす影響を調査した．  

（1） Agの転位密度は Cuに比べて高く，硬さも向上した． 

（2） Agの大角粒界の割合は，加工初期から高かった．しかしながら，加工後期には大角化が

緩やかになり，8パス後の Ag と Cuには大きな差がなかった． 

（3） Ag の微細組織は Cu に比べて，加工初期では平面的で planar なすべり形態であり，変

形双晶やせん断帯も形成された．8パス後の粒内にはナノ双晶が形成された． 

（4） Ag の結晶粒径は Cu に比べて，加工初期にセル径が大幅に減少した．しかしながら，加

工後期には粒径は減少せず，8パス後は Cuの粒径と大きな差がなかった． 

以上より，積層欠陥エネルギーの低下により，加工初期（stage III）では，らせん転位の交差

すべりの抑制により planar な組織や変形双晶・せん断帯により大角粒界が形成された．転位

の蓄積が促進したことにより一揆にセル径を減少させた．一方，加工後期（stage IV以降）では，

硬さ，転位密度，大角粒界の割合は積層欠陥エネルギーが高い場合の傾向と変わらず，転

位の拡張は，刃状転位の合成や対消滅をそれほど抑制させない．よって，積層欠陥エネルギ

ーの低下は，stage IIIに大きな影響を及ぼすことが明らかとなった． 
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第4章 ECAP法の組織変化における固溶体の影響 

4-1 緒言 

固溶体が加工組織変化に及ぼす影響は，主に積層欠陥エネルギーの低下と固溶原子と転

位の相互作用によると考えられる．固溶原子と転位との相互作用としては，弾性的相互作用，

すなわち，固溶原子と溶媒原子の大きさに起因する原子サイズ効果，および固溶原子とその

周りの弾性率は溶媒原子と異なることに起因する剛性率効果の 2つが最も大きい．その他に，

積層欠陥への転位の偏析により転位の拡張幅が変化する化学的相互作用がある．弾性的相

互作用および化学的相互作用以外の相互作用として電気的相互作用があるが，その影響は

それほど大きくないと考えられている．これらの相互作用の中でも，固溶原子と転位との相互

作用は，転位のすべりに必要な応力を増加させる（固溶強化）．転位が固着されて動きにくく

なっている場合，応力を加えると転位源の活動が活発になり，転位密度が増加するため，加工

硬化および結晶粒微細化が促進すると考えられる．金属材料の降伏応力に及ぼす固溶体の

影響については多くの研究があるが，降伏後の加工硬化挙動に及ぼす固溶体の影響につい

ての研究は非常に少ない．そこで，微細化に及ぼす固溶体効果の影響のみを抽出するため

には，積層欠陥エネルギーが等しい純金属と合金元素を比較することが有効であると考えた． 

Cu-Mn は，Mn 固溶量 12 at%まで積層欠陥エネルギーが変化しないと言われている [1]．

すなわち，積層欠陥エネルギーの変化がないため，積層欠陥エネルギーを低下させる Al，Zn

および Si とは異なり，Mn と転位の弾性的相互作用による固溶体の効果が相対的に強いと考

えられる．加えて，Cu は Ag に比べて積層欠陥エネルギーが高いため，拡張転位幅は狭く，

3.2 nmである [2]．すなわち，積層欠陥へのMn偏析による化学的相互作用の影響は無視で

きると考える．このような特徴があることから，Cu-Mn 合金は機械的性質や加工硬化挙動に関

する研究のモデル材料となっている．例えば，Mn 添加により，高ひずみ域においても高い加

工硬化能を示すことが報告されている [3-5]．また，変形初期での転位組織は，積層欠陥エネ

ルギーが低下する Cu-Al 合金や Cu-Zn合金が planarなすべり形態であるのに対し，Cu と同

程度の積層欠陥エネルギー値である Cu-Mn 合金は，ほぼ完全転位であり，Mn 量が 8～10 

at%以下では，変形初期での転位組織は wavy なすべり形態であることが報告されている 

[4,6,7]．ただし，それ以上のMn量ではplanarに変化する [6,7]．このように， Cu-Mn合金は，

Cu と積層欠陥エネルギーがほぼ等しいにも関わらず，Cu に比べて高い加工硬化を示すとと

もに，すべり形態が異なることから，強ひずみ加工による変形においても，超微細組織形成の

速さや最小結晶粒径に与える影響があると考えられる．したがって，積層欠陥エネルギーと化

学的相互作用による影響を除して，強ひずみ加工による微細化に及ぼす弾性的相互作用の

影響のみを調査するための材料として最適だと言える．これまでに，引張試験 [4,8]，圧縮試

験 [9,10]，引き抜き [11] における低ひずみ域での研究報告はあるが，強ひずみ加工で達

成されるような高ひずみ域での研究報告は冷間鍛造 [3] の報告しかない．そこで，本章では，

積層欠陥エネルギーが等しい Cu と Cu-Mn 合金に対して ECAP を行い，固溶体の効果が硬

さと微細組織形成過程に及ぼす影響を調査することを目的とする． 
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4-2 実験方法 

Cu（99.8%），Cu-1.0at%Mn（Cu-1Mn）および Cu-10at%Mn（Cu-10Mn）を用いた．Cu-Mn 合

金は全率固溶型であり，Cu-1Mn と Cu-10Mn は単相である（Fig. 4-1） [12]．積層欠陥エネル

ギーの値はそれぞれ 40，41 および 39 mJ/m2である [1]．Cu は 2-2 節の供試材と同じである

ため，以下は Cu-Mn合金の実験方法のみを示す．溶解後圧延された Cu-Mn合金に対して，

均質組織を得るために Arガス雰囲気で 973 Kで 1時間焼鈍した．Cu-1Mnおよび Cu-10Mn

の初期粒径は，それぞれ 54，76 μmであった（Fig. 4-2）．2-2節で述べた ECAP金型を用い，

Cu-1Mn および Cu-10Mn の加工速度をそれぞれ 1 mm/min，加工温度を 322，295 K 

（TECAP/Tmelting = 0.24）とし，Route Bcで 0～8パスまで行った． 

ECAP 加工前後の機械的特性を評価するために，マイクロビッカース硬度計を用い，試験

力 9.807 N、保持時間 15 secで硬さを測定した．硬さ試験は TD面（Fig. 1-5(a)）で行い，10点

測定した． 

熱処理後の初期組織は，光学顕微鏡を用いて観察した． SiC 研磨紙による機械研磨とバ

フ研磨により試料表面を鏡面にし，エッチングを行った．腐食液は，蒸留水 45 ml，硝酸

（HNO3）30 ml，腐食時間は数分間とした．ECAP後の微細組織の観察と粒界方位差の測定に

は，SEMに装備された EBSDを用いた．SEM / EBSD用の試料は，観察面を TD面とし，SiC

研磨紙で機械研磨後，断面試料作製装置を用い，加速電圧 5.9 kV，加工時間 3～4 時間で

加工した．微細結晶粒径の測定や結晶粒内の転位組織の観察には，TEM および STEM を

用い，加速電圧は 200 kV である．TEM / STEM 用の薄片試料は，観察面を TD 面とし，SiC

研磨紙で 0.1 μm以下まで機械研磨後，ツインジェット電解研磨装置を用いて電解薄化させた．

電解液は，リン酸（H3PO4）250 ml，エタノール（C2H5OH）500 ml，蒸留水 500 ml とし，電圧 15

～20 V，溶液温度 275 Kとした．その後，精密イオンポリッシングシステムを用いて仕上げ加工

行い，加速電圧 2 kV，加工時間 20 min とした．結晶粒内の転位密度は，XRDで測定した X

線回折プロファイル解析により算出した．XRD測定には，CuKα1線を用い，管電圧 45 kV，管

電流 20 Aにてステップ角 0.01 °，スキャン時間 0.03 s，回折角 20 ° ≤ 2θ ≤ 100 °で測定を行っ

た．回折ピークは，（111），（200），（220），（311），（222）を用いた．Ｘ線解析ソフトウェア PDXL

を用いて，ピークフィッテングおよびラインプロファイル解析を行い，得られた回折 X 線のブラ

ッグ角，回折 X 線の拡がりおよび測定 X 線の波長より，不均一ひずみ ε,  結晶子径 dXRDを

Williamson-Hallの式から算出し，転位密度を式（2-1）より算出した． 
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Fig. 4-1. Cu-Mn phase diagram [12]. 

 

 

 

Fig. 4-2. Initial microstructure observed by optical microscopy for (a) Cu-1Mn and (b) Cu-10Mn. 
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4-3 結果 

Fig. 4-3 に各パス数における硬さの変化を示す．硬さは各材料の剛性率 G で除することで

正規化した．Cu-1Mnおよび Cu-10Mnの剛性率算出には混合則を用い，それぞれ 48.6，50.9 

GPaである [2]．Cuと Cu-Mn合金において，1パス後に硬さが著しく増加した．Cuは増加後，

4 パス以降飽和するのに対し，Cu-Mn 合金では 8 パスまで増加が継続した．Cu-10Mn の As-

annealed から 1 パスまでおよび 1 パス以降の増加率は，Cu や Cu-1Mn に比べて非常に高か

った．Cu，Cu-1Mnおよび Cu-10Mnの 10点の硬さの平均は，As-annealed材では 59±2.21，

47±0.81，70±0.37 HVであるのに対し，8パス後は 136±0.47，176±1.57，257±2.11 HVで

あった． 

Fig. 4-4に各パス数における転位密度の変化を示す．Cuおよび Agでは，転位密度が増加

し，最大値に達すると減少した．しかしながら，Cu-1Mn は，5 パスで限界転位密度に達した後，

減少するが，またわずかに増加し，転位の消滅率が低いことを示している．さらに，Cu-10Mn

は，加工全体を通して大幅に増加した．これは，転位の増殖率が高く，転位の消滅率が低いこ

とを示し，転位の蓄積が加工全体を通して継続していることを表している． 

Fig. 4-5 に各パス数における結晶粒径の変化を示す．Cu は 4 パス以降に飽和するのに対

し，Cu-Mn 合金は 8 パスまで減少傾向が継続した．これは転位密度の傾向と一致し，転位の

蓄積が継続するため，セル径の微細化が進むと言える．Cu-1Mnおよび Cu-10Mnの 8パス後

の粒径は 145，71 nmであった． 

次に，Fig. 4-6に Cu-1Mn，Fig. 4-7に Cu-10Mnの 1～8パス後の EBSD解析によって得ら

れたイメージクオリティマップ，対応する粒界方位差マップおよび粒界方位差分布を示す．Cu-

1Mn では，1，2 パス後，小角側の粒界方位差が多く，せん断方向に沿って多く形成されてい

るのは，セル組織であることが分かる．2，3 パスではセル組織だけでなく，粒界方位差マップと

粒界方位差分布より，方位差 60 °のせん断帯が形成され，せん断帯内部にも多数のセル組織

が存在している．4，5 パス後には大角側の粒界方位差が増加し，徐々に粒界化していること

が分かる．6 パス以降は，組織が均一となり大角化が進むことが分かる．Cu-10Mn では，1，2，

3 パスから方位差 60 °の割合が多く，せん断方向に分断されたせん断帯に加えて変形双晶も

形成されている．4 パスになると大角粒界に囲まれた等軸粒の割合が増加する．5 パス以降は

大角側の割合が増加する一方で，10 °未満の方位差も多く残っていることが分かる．Fig. 4-8

に示す大角粒界の割合の変化から，Cu-10Mnは Cu-1Mnに比べて，加工初期では大角粒界

の割合は高いが，加工後期の増加率は緩慢であり，8 パス後の大角粒界の割合は，Cu-1Mn

および Cu-10Mnでそれぞれ 74，75 %とほぼ同じであった． 

続いて，Cu-1Mn および Cu-10Mn の STEM による組織変化の観察結果を Fig. 4-9 および

Fig. 4-10に示す．Cu-1Mnでは，1，2，3パスは Cu と同様にセルブロック内にセル壁と高密度

な転位が形成され，wavyな組織であった（Fig. 4-9(a)(b)(c)）．4パスでは，コントラストが明瞭な

粒界が形成し始める（Fig. 4-9(d)）．Cu では加工後期に徐々に等軸粒となり，均一な組織にな

るのに対し，Cu-1Mn では伸長粒で構成されていた（Fig. 4-9(e)(f)(g)）．8 パスになると伸長粒



53 

 

も等軸粒に変わると同時に，加工初期に形成されたセルのような組織も形成された．Cu-1Mn

はたった 1 at%しか Mn が添加されていないにも関わらず，加工後期は Cu とは異なる組織で

あった．Cu-10Mnは Cu と Cu-1Mn と積層欠陥エネルギーが同等であるにも関わらず，明らか

に異なる組織を形成した．1，2 パスでは，積層欠陥エネルギーの低い材料で現れるような変

形双晶が積み重なって形成され，planar な組織であった（Fig. 4-10(a)(b)）．3，4 パスでは，変

形双晶やせん断帯が細分化し，伸長粒へと変化した（（Fig. 4-10(c)(d)））．5，6パスでも伸長粒

のまま粒界化し，結晶粒内を横切るようなナノ双晶が形成された（Fig. 4-10(e)(f)）．8パスでは，

Cu や Cu-１Mn のような等軸粒には変化せず，黒く見える結晶粒，すなわち，多くの転位が残

留する結晶粒が多く存在した（Fig. 4-10(g)）．加えて，積層欠陥エネルギーの低い Ag の 8 パ

スで形成されたナノ双晶が，Cu-10Mnの粒内にも観察された． 

Cu と Cu-Mn 合金はどちらもセル組織から結晶粒組織への微細化機構を示したが，Cu-

10Mn の加工初期では，変形双晶やせん断帯が，加工後期では，ナノ双晶が細分化を促進さ

せることが分かった．また，Cu-Mn合金の 8パス後の組織中には，結晶粒内に多くの転位が残

留し，粒界化していない転位セルも存在していた． 

 

 

Fig. 4-3. Vickers hardness normalized by shear modulus as a function of the number of ECAP 

passes for Cu, Cu-1Mn and Cu-10Mn. 
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Fig. 4-4. Dislocation density ρ as a function of the number of ECAP passes for Cu, Cu-1Mn and 

Cu-10Mn. 

 

 

Fig. 4-5. Average cell / Subgrain / grain sizes d determined from STEM micrographs as a function 

of the number of ECAP passes for Cu, Cu-1Mn and Cu-10Mn. 
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Fig. 4-6. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-1Mn after 1-8 passes. 
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Fig. 4-7. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-10Mn after 1-8 passes. 
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Fig. 4-8. Average fraction of high-angle grain boundaries fHAGB as a number of ECAP passes for 

Cu, Cu-1Mn and Cu-10Mn. 
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Fig. 4-9. STEM images of Cu-1Mn after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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Fig. 4-10. STEM images of Cu-10Mn after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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4-4 考察 

4-4-1 転位すべり形態に及ぼす固溶体の影響 

固溶原子は塑性変形中の転位すべりに対して 2 つの影響を及ぼす．1 つ目は，固溶体硬

化への影響である．固溶原子は，転位すべりに必要な応力を増加させるため，必然的に転位

密度が増加し，加工硬化する．2つ目は，すべり形態への影響である．一般的に，積層欠陥エ

ネルギーが高いと wavy なすべりであるのに対し，低くなるにつれて planar なすべりに変化す

る（1-6-1 節）． Planar なすべりに変化する原因として，積層欠陥エネルギーだけでなく，臨界

分断せん断応力（critical resolved shear stress，CRSS））や短距離秩序（short-range order，SRO）

の存在も考えられる [13-18]．臨界分解せん断応力とは，転位の運動に対する抵抗であり，固

溶原子は転位の運動の障害物として作用する．短距離秩序とは，固溶体中の固溶原子は規

則的に分布しておらず，ある程度の短範囲規則性が存在することである．これにより，交差す

べりが困難な場合，交差すべりせず，限定されたすべり面を滑ろうとするため，臨界せん断応

力が減少することがある（glide plane softening） [6]． 

Cu-10Mn の積層欠陥エネルギーは Cu と同等であるにも関わらず，転位組織が planar とな

った．これは，Mn 固溶量が多いことにより臨界せん断応力が増加したことが考えられる．すな

わち，臨界せん断応力が増加することによって planar なすべり形態に変化させ，変形双晶や

せん断帯の形成にも影響を与えた．また，Cu-Mn合金ではMn固溶量 5 at%以上で短距離秩

序が形成されることが報告されている [19]．そのため，Cu-10Mn では短距離秩序の存在によ

って glide plane softening が起こり，planar 組織に変化した可能性がある．しかしながら，短距

離秩序を形成させるためには，適切な熱処理を行う必要であり，本実験ではこの熱処理を行

っていない．そのため，短距離秩序の影響が実際にあるのかは疑問である． 

 

4-4-2 ECAP中の Cu と Cu-Mn合金の加工硬化 

 Fig. 4-3 の硬さの変化より，Fig. 4-11 に示す加工硬化曲線を求めた．加工硬化率は，1 パス

における硬さの増加率を剛性率で正規化した後，1 パス当たりに導入される相当ひずみ（式

（1-2））で除したものとした．Cu-Mn合金でも Cuや Ag と同様に stages III，IV，Vが起こる．Cu

に比べて Cu-Mn合金は stage IVが長く継続した．これは積層欠陥エネルギーの低い Ag と同

様の傾向である．加えて，Mn 固溶量が増加するにつれて加工硬化率は高くなった．このこと

から，ECAP 加工初期およぼす影響は，積層欠陥エネルギーだけでなく，固溶体の効果の影

響もあることを示唆している． 

Argon と Haasenによって提案された stage III，IV，Vの硬化理論 [14, 20] によれば，stage 

III での変形応力は，セル壁によって決められ，転位の蓄積によってセル壁での硬化とセル壁

での動的回復が起こる．セル内部のひずみエネルギー蓄積による硬化の影響は小さい．それ

に対して，stage IV では，セル壁の転位密度が，近接する平行なすべり面上の刃状転位が合

体・消滅できずに存在できる限界転位密度に達している．そのため，セル内部で活動した刃

状転位がセル境界でミスフィット転位となり，弾性ミスフィット応力が増加することで硬化する．こ
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のセル組織の硬化理論をもとに固溶体における Mn の影響を議論する．Mn と転位の弾性的

相互作用により，転位のすべり応力が増加する．そのため，ひずみを補うための転位源の活

動が促進され，セル内部で活動する転位が増殖する．このため，セル境界でのミスフィット転

位密度が増加し，弾性ひずみエネルギーが増加したと考える．このステージにおける転位の

大部分は刃状成分であり，らせん成分の動的回復の影響は少ないと言える．したがって，加工

硬化率を決定するのは，主にセル内部で活動する刃状転位の密度であると考えられる．加工

硬化曲線（Fig. 4-11）より，Mnはこの stage IVにおける加工硬化を高めるための効果が顕著で

あることが示された． 

 

 

Fig. 4-11. Work-hardening slopes ((HVn+1-HVn)/(εn+1-εn) as a function of the equivalent strain εn 

during ECAP for Cu, Cu-1Mn and Cu-10Mn. εn is calculated using Eq. (1-2). 
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とその周りの弾性率は，溶媒原子の弾性率と異なる [14]．加えて，転位や積層欠陥や結晶粒

界などの格子欠陥の存在する場所では，固溶原子が転位欠陥まわりに分布するため，固溶原

子濃度が平均よりも高い [14]．これらの Cu と Mn の弾性的相互作用の結果，固溶原子が刃

状転位や積層欠陥の周りに偏析し，刃状転位の対消滅や上昇運動が抑制されることが考えら

れる． 2 つ目の化学的相互作用は，FCC 構造中の転位は拡張しており，FCC の溶媒原子中

に固溶原子がある状態と，積層欠陥の位置に固溶原子がある状態では化学的ポテンシャル

が異なることに起因する [13]．拡張転位に固溶原子が偏析することよって，積層欠陥エネル

ギーが低下し，拡張転位幅が拡がる [21-24]．この化学的相互作用の結果，拡張した転位が

完全転位に収縮することが困難になり，転位挙動が抑制されると考えられる． 

以上より，純金属 Cu では，固溶原子の障害がないため，蓄積した転位が容易に消滅でき

る．そのため，Cu-Mn 合金と比べて限界転位密度が低い，すなわち，stage IV に至る転位密

度が低い．その結果，Cu-Mn 合金ほどセル径は減少せず，さらに，結晶粒界に供給される転

位が少ないため，加工後期でも大角化が進まなかったと考えられる．Cu の 8 パスにおける組

織観察（Fig. 2-5(h)）からも，明瞭なコントラストの粒界が多く観察できることから，セル壁の割合

は少なく，大部分は大角粒界または小角粒界で囲まれた粒組織で構成されていると考えられ

る．一方，Cu-Mn 合金では， Mn の存在により，蓄積された転位の消滅が困難になる．その

ため，加工全体において転位が増殖し続け，新たなセル壁の形成に寄与すると考えられる．

一方，stage III から stage IV への粒界形成には刃状転位の上昇運動が必要となるが，Mn の

刃状転位への偏析により，転位の対消滅と再配列が抑制される．そのため，加工とともに転位

密度は著しく増加するが，転位の吸収が抑制されてセル壁から粒界への遷移が進まず，大角

粒界の増加率は緩やかであったと考える．また，転位で形成されたセルの状態であればセル

径は減少できるため，8 パスまで粒径が減少し続けたと考える．固溶量の多い Cu-10Mn では

これらの効果が特に大きく，8 パス後の結晶粒径は Cu の 1/3 となった．組織中には，余剰転

位や結晶粒内の残留転位が多く，等軸粒ではなく伸長粒であることから，さらなる微細化の可

能性が示唆された． 

 

4-5 結言 

 積層欠陥エネルギーが同等の Cu（40 mJ/m2），Cu-1Mn（41 mJ/m2）および Cu-10Mn（39 

mJ/m2）に ECAP を行い，硬さの変化と微細組織形成過程に及ぼす固溶体の効果の影響を調

査した． 

(1) Cu-Mn合金の転位密度は Cu より高く，硬さも向上した．純金属 Cu と Agでは，転位密度

と硬さは加工初期で増加後，加工後期で飽和したが，Cu-Mn 合金では，加工後期も増加

傾向が継続した．固溶量の多い Cu-10Mnはこの傾向が顕著であった． 

(2) Cu-Mn合金の大角粒界は，加工全体を通して増加した． 

(3) 加工初期のすべり形態は，Cu と Cu-1Mn では wavy であった．積層欠陥エネルギーが同

等にも関わらず，Cu-10Mnでは planarであり，加えて変形双晶やせん断帯も形成された．  
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(4) Cu-Mn 合金の結晶粒径は，加工初期にセル径が減少し，加工後期でも粒径が減少し続

けた． 

以上より，固溶元素の添加により，加工初期（stage III）では，転位密度と硬さが増加し，セル

径も減少した．固溶量が多いとすべり形態も planarに変化した．さらに，加工後期（stage IV以

降）でも，転位密度の増加が継続したため，硬さも増加した．よって，転位の拡張幅が狭く，完

全転位に収縮し易い高積層欠陥エネルギーの金属であっても，固溶原子によって転位挙動

を十分に抑制できることが明らかとなった．固溶体の効果は，stage III～V の加工全体に影響

を及ぼし，この効果は，固溶量が多いほど顕著になった． 
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第5章 ECAP 法の組織変化における積層欠陥エネルギーと固溶体の相乗効果の影

響 

 

5-1 緒言 

積層欠陥エネルギーの低下および固溶原子と転位の相互作用の 2 つの効果により結晶粒

微細化を促進させることを示すともに，それぞれの影響について第 3，4 章で述べた．積層欠

陥エネルギーの影響については，固溶原子の添加により積層欠陥エネルギーを低下する系

の固溶体合金では，固溶量を増加させることで微細化を促進することが可能であるため，固溶

量を調整して更なる微細化を目指した研究が多くある [1-19]．一方，固溶原子の添加により

積層欠陥エネルギーが増加する系の固溶体合金の研究例は少なく，例えば，微細化に及ぼ

す積層欠陥エネルギーの影響は無いという報告がある [19,20]．このように，積層欠陥エネル

ギーが増加する系では，積層欠陥エネルギーおよび固溶体の弾性的相互作用の 2つの効果

が相殺している可能性がある．しかしながら，この 2 つの影響について定量的に評価した研究

はない． 

固溶原子と転位の弾性的相互作用については，刃状転位は静水圧成分の応力場を有す

るため，置換型固溶原子との相互作用が強いのに対して，らせん転位はせん断応力成分を有

するため，侵入型固溶原子との相互作用が強い．本研究で対象とする Cu-Mn，Cu-Al，Cu-Ni

合金はすべて置換型固溶体であるため，刃状転位との原子サイズ効果による相互作用が強

いことが示唆される．一方，剛性率効果は刃状転位およびらせん転位のどちらにも作用する．

転位が運動するために要する応力（転位の摩擦力）と原子サイズ効果および剛性率効果の影

響を定量的に予測した固溶強化理論として，Lubsch の理論が知られている [21]．固溶体の

弾性的相互作用による転位の摩擦力の増加は，転位密度を増加させるため，転位の摩擦力

の増加と結晶粒径の間に相関関係があることが予想される．そこで，本章では，積層欠陥エネ

ルギーと固溶体の効果の相乗効果が及ぼす影響を比較するため，固溶元素の添加により積

層欠陥エネルギーの傾向が異なる Cu-Al 合金と Cu-Ni 合金に対して ECAP を行い，積層欠

陥幅エネルギーと固溶体の効果の両者が硬さと微細組織形成過程に及ぼす影響を調査する

ことを目的とする． 

 

5-2 実験方法 

Cu （99.8%），Cu-4.6at%Al（Cu-4.6Al），Cu-6.8at%Al（Cu-6.8Al），Cu-5.0at%Ni（Cu-5Ni）

および Cu-10at%Ni（Cu-10Ni）を用いた．Cu-Al 合金および Cu-Ni 合金の平衡状態図をそれ

ぞれ Fig. 5-1，Fig. 5-2 に示す．積層欠陥エネルギーはそれぞれ 40，37，21，105 および 130 

mJ/m2である [22-25]．Cu は 2-2 節の供試材と同じであるため，以下は Cu-Al 合金と Cu-Ni

合金の実験方法のみを示す．Cu-Al 合金は高周波誘導真空溶解炉で溶解し凝固させた鋳塊

材であり，Cu-4.6Alは熱処理を行わず，Cu-6.8Alは 973 Kで 1 時間焼鈍した．Cu-4.6Alおよ

び Cu-6.8Alの初期粒径は，それぞれ 415，587 μmであった（Fig. 5-3(a)(b)）．溶解後圧延され
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たCu-Ni合金に対しては，1073 Kで 1時間焼鈍した．Cu-5NiおよびCu-10Niの初期粒径は，

それぞれ 51，60 μmであった（Fig. 5-3(c)(d)）2-2節で述べた ECAP金型を用い，Cu-Al合金

および Cu-Ni合金の加工速度を 1 mm/min，Route Bcで 0～8パスまで行った．加工温度は，

Cu-4.6Al，Cu-6.8Al，Cu-5Ni および Cu-10Ni はそれぞれ 324，326，330，334 K とした

（TECAP/Tmelting = 0.24）． 

 ECAP 加工前後の機械的特性を評価するために，マイクロビッカース硬度計を用い，試験

力 9.807 N、保持時間 15 secで硬さを測定した．硬さ試験は TD面（Fig. 1-5(a)）で行い，10点

測定した． 

熱処理後の初期組織は，光学顕微鏡を用いて観察した．SiC 研磨紙による機械研磨とバフ

研磨により試料表面を鏡面にし，エッチングを行った．腐食液は，蒸留水 45 ml，硝酸（HNO3）

30 ml，腐食時間は数分間とした．ECAP 後の微細組織の観察と粒界方位差の測定には，

SEM に装備された EBSD を用いた．SEM / EBSD 用の試料は，観察面を TD 面とし，SiC 研

磨紙で機械研磨後，断面試料作製装置を用い，加速電圧 5.9 kV，加工時間 3～4 時間で加

工した．微細結晶粒径の測定や結晶粒内の転位組織の観察には，TEM および STEM を用

い，加速電圧は 200 kVである．TEM / STEM用の薄片試料は，観察面を TD面とし，SiC研

磨紙で 0.1 μm 以下まで機械研磨後，ツインジェット電解研磨装置を用いて電解薄化させた．

電解液は，リン酸（H3PO4）250 ml，エタノール（C2H5OH）500 ml，蒸留水 500 ml とし，電圧 15

～20 V，溶液温度 275 Kとした．その後，精密イオンポリッシングシステムを用いて仕上げ加工

行い，加速電圧 2 kV，加工時間 20 min とした．結晶粒内の転位密度は，XRDで測定した X

線回折プロファイル解析により算出した．XRD測定には，CuKα1線を用い，管電圧 45 kV，管

電流 20 Aにてステップ角 0.01 °，スキャン時間 0.03 s，回折角 20 ° ≤ 2θ ≤ 100 °で測定を行っ

た．回折ピークは，（111），（200），（220），（311），（222）を用いた．Ｘ線解析ソフトウェア PDXL

を用いて，ピークフィッテングおよびラインプロファイル解析を行い，得られた回折 X 線のブラ

ッグ角，回折 X 線の拡がりおよび測定 X 線の波長より，不均一ひずみ ε, 結晶子径 dXRD を

Williamson-Hallの式から算出し，転位密度を式（2-1）より算出した． 
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Fig. 5-1. Cu-Al phase diagram [26]. 

 

Fig. 5-2. Cu-Ni phase diagram [26]. 
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Fig. 5-3. Initial microstructure observed by optical microscopy for (a) Cu-4.6Al, (b) Cu-6.8Al, 

(c) Cu-5Ni and (d) Cu-10Ni. 

 

5-3 結果 

Fig. 5-4 に各パス数における硬さの変化を示す．硬さは各材料の剛性率 G で除することで

正規化した．Cu-4.6Al，Cu-6.8Al，Cu-5Ni および Cu-10Ni の剛性率算出には混合則を用い，

それぞれ 47.2，46.8，49.7，51.1 GPa である [27]．Cu-4.6Al，Cu-6.8Al，Cu-5Ni および Cu-

10Ni の 10 点の硬さの平均は，As-annealed 材では 68±1.01，62±0.65，48±0.22，58±0.35 

HVであるのに対し，8パス後は 199±2.07，225±1.30，156±0.44，171±2.31 HVであった．

硬さは，積層欠陥エネルギーが低下する Cu-Al 合金では著しく増加し，積層欠陥エネルギー

が高いCu-Ni合金でも増加した．また，CuとCu-Ni合金は加工後期で硬さが飽和するが，Cu-

Al合金は硬さのわずかな増加が継続した． 

Fig. 5-5 に各パス数における転位密度の変化を示す．Cu-Al 合金の転位密度は Cu や Cu-

Ni 合金よりも高く，硬さの結果と一致する．また第 4章の Cu-Mn 合金と同様に，Cu-Al 合金と

Cu-Ni 合金では限界転位密度に達するまでの蓄積が長く続き，その後の転位密度の消滅量

が少ない． 

Fig. 5-6 に各パス数における結晶粒径の変化を示す．Cu-Ni 合金は 1～3 パスにおいてセ

ル径の減少が進まないが，Cu-Al 合金は，1～3 パスにおけるセル径の減少が急激に進む．4
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パス以降は，固溶量の少ない Cu-4.6Al および Cu-5Ni では粒径の変化はほぼないが，固溶

量の多い Cu-6.8Al および Cu-10Ni では減少が継続する．Cu-4.6Al，Cu-6.8Al，Cu-5Ni およ

び Cu-10Niの 8パス後の粒径は 124，96，205，171 nmであった． 

次に，Fig. 5-7に Cu-4.6Al，Fig. 5-8に Cu-6.8Alの 1～8パス後の EBSD解析によって得ら

れたイメージクオリティマップ，対応する粒界方位差マップおよび粒界方位差分布を示す．ど

ちらの材料においても加工初期は，10 度以下の小角粒界が多く存在する．これらの大部分は，

セル壁だと考えられる．さらに，加工初期に粒界方位差 60 °近傍の分布も多く，変形双晶やせ

ん断帯が形成されていた．特に Cu-6.8Al の 1，2 パス後は，せん断帯とそれを横切るように変

形双晶が形成され，さらに，せん断帯が交差するところに大角粒界で囲まれた結晶粒が多く

観察され，マイクロシアバンド機構であることが分かる．3 パスになると，加工初期に現れた粒

界方位差 60 °の割合は減少し，横切るようなせん断帯や変形双晶が存在しなくなる．4パス以

降は，大角化とともに組織が均一となっていることが示された． 

Fig. 5-9に Cu-4.6Al，Fig. 5-10に Cu-6.8Alの転位組織の詳細を STEMで観察した結果を

示す．Cu-Al 合金では，1 パス後，転位組織の他に，せん断方向に伸びた変形双晶とせん断

帯も形成された（Figs. 5-9(a), 5-10(a)）．2パス後は，せん断帯と変形双晶の幅が細くなり，双晶

とラメラが層状に形成された部分や，双晶とせん断帯が交差する部分が観察された（Figs. 5-

9(b), 5-10(b)）．3~4 パスの加工中期では，セル内の転位が減少し，粒界を形成し始める．さら

に，せん断方向に伸びた細長い粒が徐々に等軸粒に変化した（Figs. 5-9(c)(d), 5-10(c)(d)）．5

パス以降の加工後期では，加工中期でセル壁から粒界に変わった後，加工を繰り返しても結

晶粒径分布が均一となるのみで，結晶粒がほぼ変化しないことが分かる（Figs. 5-9(e)(f)(g), 5-

10(e)(f)(g)）．8 パス後の組織は，粒界に囲まれた結晶粒だけでなく，粒内に残留転位を含む

結晶粒の割合が多く，加工組織の特徴を残し，粒内にナノ双晶も確認できた（Figs. 5-9(h), 5-

10(h)）． 

続いて，Fig. 5-11に Cu-5Ni，Fig. 5-12に Cu-10Niの 1～8パス後の EBSD解析によって得

られたイメージクオリティマップ，対応する粒界方位差マップおよび粒界方位差分布を示す．

Cu-Ni 合金の組織の傾向は Cu と非常によく似ている．せん断方向に沿って形成された大角

粒界の中に，小角粒界で囲まれた組織が多数存在した．方位差分布から，この小角粒界は

10 °以下であり，転位セル壁であると分かる．その後，加工とともに小角粒界が徐々に大角粒

界に変化した． 

Fig. 5-13 に Cu-5Ni，Fig. 5-14 に Cu-10Ni の転位組織の詳細を STEM で観察した結果を

示す．1，2パスではセルブロックに内に多数のセルが観察された（Figs. 5-13(a)(b), 5-14(a)(b)）．

3，4 パスではセルブロックの幅が狭くなり，セルも細分化される（Figs. 5-13(c)(d), 5-14(c)(d)）．

5 パスでは粒界で囲まれた結晶粒界が形成され始めた（Figs. 5-13(e), 5-14(e)）．6 パス以降，

Cu-5Ni では組織の変化は見られないが，Cu-10Ni では結晶粒が徐々に微細化した（Figs. 5-

13(e)(f)(g)(h), 5-14(e)(f)(g)(h)）． 

Fig. 5-15 に大角粒界の割合の変化を示す．Cu-Al 合金は，加工初期から大角粒界の割合
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が多いが，その後の変化は Cuに比べて緩慢である．一方，Cuや Cu-Ni合金は，加工初期で

は低いが，その後の増加率は高かった．Cu-Al 合金で加工初期の大角粒界率が高い原因は，

せん断帯や変形双晶の影響を反映していると言える． 

 

 

Fig. 5-4. Vickers hardness normalized by shear modulus as a function of the number of ECAP 

passes for Cu, Cu-4.6Al, Cu-6.8Al, Cu-5Ni and Cu-10Ni. 
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Fig. 5-5. Dislocation densities ρ as a function of the number of ECAP passes for Cu, Cu-4.6Al 

and Cu-6.8Al, Cu-5Ni and Cu-10Ni. 

 

 

Fig. 5-6. Average cell / Subgrain / grain sizes d determined from STEM micrographs as a function 

of the number of ECAP passes for Cu, Cu-4.6Al and Cu-6.8Al, Cu-5Ni and Cu-10Ni. 
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Fig. 5-7. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-4.6Al after 1-8 passes. 
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Fig. 5-8. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-6.8Al after 1-8 passes.  
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Fig. 5-9. STEM images of Cu-4.6Al after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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Fig. 5-10. STEM images of Cu-6.8Al after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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Fig. 5-11. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-5Ni after 1-8 passes. 
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Fig. 5-12. Image quality (IQ) maps, corresponding grain boundary misorientation maps and 

distribution of grain boundary misorientations for Cu-10Ni after 1-8 passes. 
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Fig. 5-13. STEM images of Cu-5Ni after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes. 
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Fig. 5-14. STEM images of Cu-10Ni after (a) 1 (b) 2 (c) 3 (d) 4 (e) 5 (f) 6 (g) 7 and (h) 8 passes 
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Fig. 5-15. Average fraction of high-angle grain boundaries fHAGB as a number of ECAP passes for 

Cu, Cu-4.6Al and Cu-6.8Al, Cu-5Ni and Cu-10Ni. 

 

5-4 考察 

5-4-1 ECAP中の Cu，Cu-Al合金および Cu-Ni合金の加工硬化 

 Fig. 5-4 の硬さの変化より，Fig. 5-16 に示す加工硬化曲線を求めた．加工硬化率は，1 パス

における硬さの増加率を剛性率で正規化した後，1 パス当たりに導入される相当ひずみ（式

（1-2））で除したものとした．Cu-Al合金では，stage IIIから stage IVへの移行が遅く，stage IV

も長く続いた．一方，Cu-Ni 合金は stage III から stage IV にすぐに移行し，stage IV は長く続

いた．第 3章と第 4章の考察より，stage IIIから stage IVへの移行が遅い原因は，らせん転位

の交差すべりが困難であったからだと考えられ，積層欠陥エネルギーの低い Cu-Al 合金で顕

著であった．一方，stage IV が長く続く原因は，刃状転位の上昇運動が困難であったからであ

ると考えられ，Cu-Al 合金，Cu-Ni 合金および第 4 章の Cu-Mn 合金ともに同様の傾向がみら

れた．そのため，stage IV には積層欠陥エネルギーの影響は少なく，固溶体の効果の影響が

大きいことが明確となった． 
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Fig. 5-16. Work-hardening slopes ((HVn+1-HVn)/(εn+1-εn) as a function of the equivalent strain εn 

during ECAP for Cu, Cu-4.6Al and Cu-6.8Al, Cu-5Ni and Cu-10N. εn is calculated using Eq. (1-

2). 

 

5-4-2 ECAP 中の硬化と変形組織に及ぼす積層欠陥エネルギーと固溶体の相乗効

果 

 Stage IIIの転位の蓄積過程では，Cu-Ni合金に比べてCu-Al合金の動的回復が遅れた（Fig. 

5-16）．これは，Cu-Al 合金の積層欠陥ネルギー低下と固溶体の効果の相乗効果により，転位

の蓄積が促進され，加工硬化率が高かったと考える．一方，Cu よりも積層欠陥エネルギーが

高い場合，転位の増殖と消滅のバランスが取り易く，加工硬化率が低くなると推測されるが，

Cu-Ni 合金の加工硬化率は Cu と同等であった．積層欠陥エネルギーが高くても，固溶体の

効果により加工硬化したと考える． 

 Stage IV の粒界形成過程では，Cu-Al 合金，Cu-Ni 合金ともに動的回復が遅れた（Fig. 5-

16）．そのため，固溶体の効果により転位の蓄積が続き，消滅を抑制したため粒径も減少傾向

が続いたと考える（Fig. 5-6）．しかしながら，大角粒界の割合の変化（Fig. 5-15）は，加工後期

においてCu-Al合金は増加率が緩慢になったのに対し，Cu-Ni合金は増加率が高い．すなわ

ち，Cu-Al 合金は Cu-Ni 合金に比べて転位の粒界への吸収率が低く，方位差が増加しない．

Cu-Al合金は固溶原子が転位の障害になること（弾性的相互作用）と，Cu-Ni合金よりも広く拡

張した転位に固溶原子が偏析すること（化学的相互作用）が重畳し，転位挙動を抑制したと考

える． 
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5-4-3 積層欠陥エネルギーと固溶体の効果の定量的な評価 

 Fig. 5-17 に式（1-3）を用いて算出した，積層欠陥エネルギー𝛾𝑆𝐹𝐸/𝐺𝑏と，8 パス後の結晶粒

径𝑑𝑚𝑖𝑛/𝑏の関係を示す．Cu と Ag より，純金属では，積層欠陥エネルギーの低下に伴い結晶

粒径も微細化した．同様に，固溶量増加により積層欠陥が低下する Cu-Al 合金も，固溶量増

加に伴い結晶粒径も微細化した．しかしながら，積層欠陥エネルギーが低下しない Cu-Mn 合

金や Cu-Ni合金でも，固溶量増加に伴い結晶粒径も微細化することが明らかになった．ここで，

Cu-Al, Cu-Mn および Cu-Ni 合金の q の値を比較すると，Mn 添加による勾配が著しく大きい

ことが分かる（Table. 5-1）．このことは、積層欠陥エネルギーの効果以上に固溶体の効果が大

きいことを示している． 

ここで，転位と固溶原子の相互作用の強さを明らかにするために，転位が運動するために

必要な応力を Labusch の提案した固溶強化理論 [21] から算出した．これは，すべり面上に

存在する固溶原子と運動転位の相互作用を考える摩擦硬化の立場から提案された理論であ

る [28]．まず，原子サイズ因子 εSは，固溶体のバーガースベクトル b の固溶体の濃度 c に対

する変化から以下で示される． 

𝜀𝑠 =
1

𝑏

𝑑𝑏

𝑑𝑐
                              (5-1) 

剛性率因子 ε’Gは，固溶体の剛性率 G の固溶体の濃度 c に対する剛性率ミスフィット εGを用

いて以下で示される． 

𝜀𝐺 =
1

𝐺

𝑑𝐺

𝑑𝑐
                              (5-2) 

𝜀′𝐺 =
𝜀𝐺

1+0.5𝜀𝐺
                                    (5-3) 

以上のミスフィットパラメータと固溶体効果の考慮した転位すべりに必要な応力 Δτ は以下であ

る [19]． 

∆𝜏 =
𝐺[𝜀𝐺

′2+(15𝜀𝑏)2]
2
3𝑐

2
3

𝜑
                              (5-4) 

FCC 合金において φ は 550 である．Fig. 5-18 に Cu と各材料の積層欠陥エネルギーの差

∆(𝛾𝑆𝐹𝐸/𝐺𝑏)，式（5-4）から算出した各 Cu 合金の Δτ，および 8 パス後の結晶粒径の関係を示

す．Cu-Mn 合金，特に固溶量の多い Cu-10Mn は，それ以外の Cu 合金に比べて Δτ が突出

して高く，8パス後の結晶粒径は積層欠陥エネルギーが低い Cu-6.8Alよりも小さく，Cu-9Alに

相当すると言える．この結果は，原子サイズ効果や剛性率効果に依存する固溶体の効果が大

きいことを示している．以上から，固溶体の効果は，積層欠陥エネルギーを低下させる効果よ

りも微細化を促進させることが明らかになった． 
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Table 5-1. Values of exponent q from eq. (1-3) in pure metals and Cu alloys processed by ECAP. 

 

 

  

Fig. 5-17. Normalized final grain sizes after eight passes as a function of the normalized stacking 

fault energy. 
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Fig. 5-18. The relationship among CRSS including effect of atomic size and shear modulus 

mismatch, the differences between normalized stacking fault energy of each alloy and Cu and 

grain size after eight passes. 

 

5-5 結言 

 固溶元素の添加によって積層欠陥エネルギーの傾向が異なる Cu-4.6Al（37 mJ/m2）および

Cu-6.8Al（21 mJ/m2）と，Cu-5Ni（105 mJ/m2）および Cu-10Ni（130 mJ/m2）を用い，ECAP中の

硬さと微細組織形成における積層欠陥エネルギーと固溶体の相乗効果の影響を明らかにし

た． 

（1） Cu-Al 合金も Cu-Ni 合金も Cu よりも転位密度が高く，硬さも向上した．積層欠陥エネル

ギーが低い Cu-Al合金はこの傾向が顕著であった． 

（2） Cu-Al合金の大角粒界は，加工初期に変形双晶やせん断帯が形成されたことにより増加

したが，加工後期において増加は緩慢であった．一方，Cu-Ni合金の大角粒界は加工全

体を通して増加した． 

（3） Cu-Al 合金の加工初期の組織は planar であり，変形双晶やせん断帯によって細分化さ

れ，加工後期では粒内を分断するナノ双晶も形成された．Cu-Ni 合金の組織は Cu と同

様にWavyであった． 

（4） Cu-Al 合金，Cu-Ni 合金ともに加工全体にわたり粒径が減少し続けた．Cu-Al 合金は加
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工初期でのセル径の減少も顕著であった． 

以上より，加工初期（stage III）では，Cu-Al 合金の方がより微細化が促進されが，加工後期

（stage IV）は Cu-Al合金，Cu-Ni合金ともに微細化が進んだ．よって，積層欠陥エネルギーの

高低に関わらず，微細化は可能であり，固溶原子の効果が大きいことが明らかになった．特に，

Cu-Al 合金は，積層欠陥エネルギーが低いことにより拡張した転位と，固溶原子の存在が重

畳したと考えられる． 
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第6章 総括 

強ひずみ加工法により超微細結晶粒組織が得られる．FCC金属に固溶元素を添加すると，

同じひずみ量でも転位の蓄積が促進され，結晶粒径がより微細になる．固溶体は，転位や結

晶粒界との相互作用に加えて，積層欠陥エネルギーの低下による転位の拡張によって転位

の動的回復を抑制するからである．しかしながら，それらのどの要因が支配的であるかは明ら

かではない．そこで，ECAP 中の微細結晶粒組織の形成過程と加工硬化に及ぼす積層欠陥

エネルギーの効果と固溶体の効果を調査した．本研究では，それらをセル壁の形成（加工硬

化 stage III）から小角粒界の形成（加工硬化 stage III から IV），大角粒界の形成（加工硬化

stage IVから V）の観点から議論した． 

 まず，積層欠陥エネルギーの効果は，ECAP 加工初期（stage III）の転位の蓄積からセル壁

の形成にかけて影響が大きいことが明らかとなった．この過程では，らせん転位の交差すべり

による動的回復と，転位セル壁での刃状転位の蓄積が同時に起こる．ここでは，転位が拡張し

ていると，交差すべりが困難となり動的回復を遅らせ，転位も蓄積する．すなわち積層欠陥エ

ネルギーの低い Ag や Cu-Al 合金では著しく転位密度が増加した．すべり形態も wavy から

planarへと変化し，変形双晶やせん断帯が形成によって細分化が進み，セル径が大幅に減少

した． 

 次に，固溶体の効果は，ECAP加工全体（stages III，IV，V）に影響があることが明らかとなっ

た．ECAP加工初期（stage III）では，固溶量が多いと，積層欠陥エネルギーを低下させた場合

のように，転位すべり形態を wavyから planar へ変化させた．ECAP加工後期のセル壁から粒

界の形成の stage III から IV の過程では，刃状転位の合成・対消滅による動的回復によって

転位が再配列することが重要となる．ここでは，純金属よりも固溶体の方が stage IV が継続し

た．Cu や Ag 純金属では転位が拡張していても，収縮して完全転位になり易いと考えられる．

一方，Cu-Al 合金，Cu-Mn 合金，Cu-Ni 合金の固溶体合金は，固溶原子と転位との相互作用

によって，転位の消滅と再配列が抑制されたと考えられる．Cu-Al 合金のような積層欠陥エネ

ルギーが低下する固溶体は，固溶原子の存在に加えて転位も拡張していることから，これらの

影響が重畳していることも示された．また，固溶体の中でも，Cu-Mn合金のように固溶原子と溶

媒原子の原子サイズミスフィットおよび剛性率ミスフィットが大きいほど，積層欠陥エネルギーを

低下させなくても，著しく微細化が促進することが明らかとなった． 

 以上より，効率的に微細結晶組織を得るためには，積層欠陥エネルギーの低い合金系よりも，

原子サイズミスフィットや剛性率ミスフィットが大きい合金系が有効であることを示した．さらに，

ミスフィットが大きい合金系は，微細化も加工硬化も継続することから，高強度かつ高延性を実

現する可能性があることを示唆した． 

 固溶原子と転位の相互作用の影響を議論するために，Labusch の提案した原子サイズ効果

や剛性率効果の弾性的相互作用を考慮した固溶強化理論を用い，加工後期の stage IV以降

の加工硬化率は積層欠陥エネルギーの低下よりも固溶原子の存在が大きいことを明らかにし

た．すなわち，stage IV以降の高ひずみ域では，大部分の転位が刃状転位であることを前提と
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すると，刃状転位の動的回復（動的再配列）には積層欠陥エネルギーの影響が小さいというこ

とである．しかしながら，積層欠陥エネルギーの低下により拡張した転位に固溶原子が偏析し

た場合，拡張転位が収縮せず刃状転位が動的回復しにくいことが考えられる．そこで，これら

の拡張した転位に固溶原子が偏析する化学的相互作用の影響を電子顕微鏡による直接観

察により明らかにすることが課題である． 
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