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第 1 章 序論 

1.1 自動車業界を取り巻く環境 

 近年，地球温暖化や大気汚染等の環境問題が深刻化していることから，世界中で環境

問題への関心が高まっており，環境保護に対する取り組みがなされている．例えば，地

球温暖化の防止策としては，温室効果ガスである CO2 の排出量を抑制することが着目さ

れている．その中でも乗用車やトラック等の自動車から排出される CO2 の絶対量が多い

ことから，世界各国で自動車の CO2 排出量の規制が強化されている．自動車の CO2 排

出量を低減するためには燃費を向上する必要があり，Fig. 1-1 に示すようにその目標値

が年々厳格化している 1)．日本では 2015 年時点での CO2 排出量規制値が 137 g/km（1 km
走行あたり CO2 排出量を 137 g 以下とする）であり，これは一般的な燃費の値に換算す

ると 17.0 Km/L （ガソリン 1 L 当たり 17.0km 以上走行する）となる．2020 年の CO2

排出量規制値は 114 g/km（20.3 km/L）に設定されており，5 年間で 15 %以上燃費を向

上することが求められている．さらに厳しい規制値が設定されている欧州においては，

2015 年の規制値が 130 g/km であるのに対して，2021 年の規制値は 95 g/km に設定され

ており，5 年間で約 30%の燃費を向上することが求められている．このような厳しい規

制値を達成するまでに燃費を向上するために，CO2 排出の原因となるガソリンの使用量

を減らすという観点から，内燃機関と電気モーターの 2 種類の動力源を持つハイブリッ

ド車が開発されており，その車両数も大幅に増加している．さらに，内燃機関を持たず

電気モーターのみを動力源とする電気自動車や，水素と大気中の酸素を反応させること

で電気を生み出す燃料電池車も開発されており実用化している．このようなガソリンの

使用量を減らした自動車の比率を増加することが有効であると考えられ，各国でその車

両数の増加を推進するような方策が取られている．また，これらの動力源の変更に加え

て，Fig. 1-2 に示すように CO2 排出量と車体重量には相関があり，車体軽量化が燃費の

向上に大きく影響することが報告されている 2,3)． 
車体軽量化の効果は，Fig. 1-3 に示すように車体重量を 100 kg 軽くすることによって燃

費を 1 km/L 程度の向上ができることが分かる 3)．そのため，各自動車メーカーにおい

て，車体軽量化は重要な課題として設定されている． 
 その一方で，交通事故による死亡者の減少や傷害の軽減が強く望まれ，自動車への安

全や安心に対する社会的ニーズが高まっている．そのような背景から，車体同士の衝突

といった交通事故の際に，乗員の生命を守り死亡者数を減少するために，自動車車体の

衝突安全性の向上が重要であると考えられている．このようなニーズの高まりから，例

えば，独立行政法人自動車事故対策機構（JNCAP）では Fig. 1-4 に示すような自動車衝

突試験による評価結果が公表されており 4,5)，自動車を購入する消費者が衝突安全性を

確認する環境も整ってきている．衝突事故が発生した際に乗員を保護するためには，衝

突時の衝撃に耐える必要があり，そのためには車体強度を向上することが重要である．
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その具体的な方法としては，自動車部材の板厚を増加することや，補強部品を追加する

ことが挙げられるが，これらの方法は車体重量の増加に繋がる． 
 上述した様に，自動車に対しては環境保護の観点からは CO2排出量の低減を目的とし

た車体軽量化と合わせて，衝突安全性を高める目的で車体強度の向上が求められている．

自動車部材の板厚を低減することや部品数を減らすことで車体軽量化を達成すると，車

体強度が低下して衝突安全性も下がってします．その一方で，自動車部品の板厚を増加

することや，補強部品を追加すること衝突安全性を高めると，車体重量が増加して CO2

排出量が増大してしまう．こういった相反するニーズを満たす方法として，自動車車体

部材の大半を占める素材である鉄鋼材料と比較して，比重が小さい利点のあるアルミニ

ウム合金 6,7) 等の軽合金や，炭素繊維強化プラスチック（CFRP：Carbon Fiber Reinforced 
Plastics）8)を使用することが挙げられる．これらの材料は一部採用された実績があるも

のの，自動車部材への製造工程において成形性や溶接性等の生産性が低下することや，

素材コストの増大等が原因で適用は限定的である．さらに，近年では自動車車体の軽量

化による自動車走行時の CO2 排出量の低減に加えて，素材の製造時の CO2 排出量や，

自動車を使用し終えた後のリサイクル性まで考慮したトータルの CO2 排出量を議論す

るライフサイクルアセスメントという概念が注目を浴びている 6,7)．このライフサイク

ルの考え方によると，例えば，アルミニウムの製造時には製錬をするために多量の電気

が必要となり，その電力を生み出すためには CO2排出量が増大する．また，CFRP では

樹脂や炭素繊維の複合材料であり，リサイクル性に関して課題がある．そのため，ライ

フサイクルアセスメントの観点では，鉄鋼材料は環境への負荷が少なく，優れていると

いう報告がある 9,10)． 
 このような背景から，鉄鋼材料，特に高強度鋼板を用いた車体軽量化と衝突安全性の

両立を達成することが注目されている．高強度鋼板を用いることで，板厚を低減した場

合においても従来と同様の部品強度を担保することが可能となる．このような高強度鋼

板を適用することによって，自動車車体部品を薄肉化して軽量化と衝突安全性の両立す

る技術に対してニーズが高まっており，またその適用が急激に拡大している 11)．Fig. 1-5
に示すように，自動車車体に用いられる鉄鋼材料の最大強度が増加し，ハイテンの使用

比率も増大することが予想されている 12)．この予測からも鉄鋼材料の高強度化ニーズが

高まっていることが明らかである． 
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Fig. 1-1. Regulations of CO2 emission of automobile in each country and area1). 

Fig. 1-2. Fuel consumption and CO2 emission of automobile2). 
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Fig. 1-3. Fuel consumption and CO2 emission of automobile3). 

Fig. 1-4. Assessment of crash safety performance4). 
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Fig. 1-5. Present value and predicted value in 2025 of the ratio by each steel sheet  

by tensile strength12). 
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1.2 自動車用鋼板の高強度化 

 自動車には，鉄鋼材料，アルミニウム合金，CFRP，ガラスやゴム等，様々な素材が

その特性に応じて部品毎に使用されている．その中でも，鉄鋼材料はパネル，ボディー

や足回り部品等を中心に大量に使用されている重要な素材である．鉄鋼材料の特徴とし

て，地球上に豊富な資源が存在し大量製造が可能であり，比較的安価であることが挙げ

られる．さらに，リサイクル性も高いことから世界中で最も汎用的に使用されている金

属材料である．鉄鋼材料が様々な用途に使用される理由を性能面から考えると，鋼中に

添加する元素や製造時の加熱条件及び冷却条件等を制御することで，様々な機械特性を

持った製品を製造できるといった利点が挙がる．詳細は後述するが，鉄鋼材料の種類（鋼

種）が多岐に渡る理由の一つが，様々な相変態が存在することにある．特に，オーステ

ナイトからフェライトといった固相から固相への変態があり，さらに，Fe-C の二元系

状態図を考えた際にはセメンタイト（Fe3C）も関与する．これらの変態に加えて，添加

元素に応じた固溶量の制御や，析出物の量や形態を巧みに制御することで様々な金属組

織を持つ鉄鋼材料を生み出している．Fig. 1-6 に示すように，鉄鋼材料の各種変態組織

の強度レベルは幅広く，金属材料の中でも類をみない材料である 13)． 
 このような鉄鋼材料の中でも，自動車用鋼板は様々な要求に応じて様々な鋼種が開発

されてきた．Fig. 1-7 に示すように，自動車用鋼板は様々な強度レベルの鋼板が開発実

用化しており，その種類も豊富である 14,15)．例えば，外板パネルに用いられる鋼板では

意匠性を高めるために，深絞り成形に適していることが望まれる．そのため，Ti や Nb
を添加することで固溶 C や固溶 N といった侵入型元素を炭化物や窒化物として析出さ

せて固定することで成形性を高めた Interstitial Free 鋼板（IF 鋼板）が広く使用されてい

る 16,17)．さらに，成形時には IF 鋼と同様に高い成形性を有しながら，成形後の塗装焼

付け工程での熱処理において硬化させる焼付け効果（BH：Bake Hardening）特性を活用

した BH 鋼板も外板パネル用鋼板として用いられている 18-20)．BH 特性が発現される原

理は，極微量に鋼板中に残存させた固溶炭素が，熱処理時において鋼中を移動し時効硬

化することによる．これらパネル用に多く用いられる鋼板と比較して，ボディー用鋼板

では更に引張強度の高いハイテン材が多く使用されている 20)．鋼板強度を高める強化機

構として，固溶強化，析出強化や変態強化があり，それらに微細化強化を組み合わせる

ことで複合的に高強度な鉄鋼材料を生み出している 21)．Mn や Si 等の固溶強化を活用し

た C-Mn 鋼や，微細な Nb や Ti 等の炭窒化物の析出強化を活用した High Strength Low 
Alloy（HSLA）鋼 22,23)がこれまでに実用化されてきた．さらに近年では変態強化を活用

し軟質なフェライト相の中にマルテンサイト組織を分散させた Dual Phase（DP）鋼 24,25)，

加工誘起マルテンサイトを活用するために残留オーステナイトを安定化させている

TRIP 鋼やマルテンサイト鋼 26)によりその強度は大幅に増加している． 
 しかしながら，Fig.1-7 にも示すように一般的に鋼の強度が上昇するに伴って延性は

低下する傾向にある．自動車用部材を製造する際には，鋼板を様々な形状にプレス成形
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する必要があるが，延性の低下は成形性を損なわすことになり，その結果としてプレス

成形時に部材が割れる原因となる．そのため，高強度の自動車用部材の製造を実現する

ために，強度と延性のバランスを高める材料開発 27,28)に加えて，プレス成形技術の向上

29,30)に関する研究開発が進んでいる．それらの結果として，1.1 で述べたように自動車用

鋼板の高強度化が進行していることが分かる．ここまでは鋼板自体を高強度化（ハイテ

ン化し）し，そのハイテン材を従来同様に冷間プレスによって成形して自動車用部材を

製造するという視点から述べてきた．このような自動車用鋼板の高強度化に加えて，詳

細は後述するが近年ではホットスタンプと呼ばれる自動車部材をプレス成形によって

製造する際のプロセスまで考慮した高強度部材の製造方法が実用化している． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 1-6. Tensile strength level of each transformation structure of steel13). 

Fig. 1-7. Tensile elongation/strength combinations for various steel families, with First 

Generation AHSS in the lower right, Second Generation AHSS in the upper 

right, and a wide region representing the opportunity for Third Generation14) 
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1.3 ホットスタンプ技術 

 ホットスタンプとは，Fig.1-8 に示すように鋼板ブランクをオーステナイト単相域と

なる温度（Ac3 以上）まで加熱し，熱間でプレス加工することで成形すると同時に，金

型でブランクを急冷して焼入れすることで，高強度の自動車用部材を製造する方法であ

る 26,31-33)．このホットスタンプ技術は 1980 年代にスウェーデンで開発されたものであ

り，開発当初は農具の製造に用いられていたが，1990 年代に自動車用部材に適用され

た．その後，Fig. 1-9 に示すようにホットスタンプにより製造される自動車用部品数は

2000 年代後半から急激に増加している 34)．これは上述してきたように，自動車用鋼板

の高強度化ニーズが高まってきたことにより，ハイテン材の冷間プレスでは到達が困難

である高強度領域を製造できるという利点を生かして，ホットスタンプ技術が拡大した

ものと考えられる．ホットスタンプ部品は，Fig. 1-10 及び Fig.1-11 に示すように，乗員

を保護するためにキャビン周りのピラー部品やレール部品，全面からの衝突での車体の

変形を抑制するためのバンパー部品の補強部材に用いられている 34)．ホットスタンプに

より製造される自動車用部材として，引張強度 1500 MPa 級の材料が広く実用化されて

おり，世界中で類似した成分のホットスタンプ用鋼板が用いられている．それらは一般

的にはボロン鋼（Boron steel）と呼ばれ，欧州では 22MnB5 という規格で製造されてい

る．また，更なる高強度化ニーズに対応するべく，引張強度 1500 MPa 以上の強度レベ

ルのホットスタンプ用鋼板の開発に対する期待は大きい．しかしながら，ホットスタン

プ部材についても高強度化するにしたがって，成形後の部材の引張特性や靱性が低下す

ることによって，強度が高いながらに衝突時の破壊特性を向上できないという課題があ

る．それら課題について，適切に鋼材設計することによりホットスタンプ加熱時のオー

ステナイト粒を微細化することにより解決することで，引張強度 1800 MPa 級のホット

スタンプ用鋼板が開発され，自動車用部材として実用化されていることが報告されてい

る 35)． 
 続いて，ホットスタンプ技術による製造と，高強度のハイテン材を用いて通常の冷間

プレスによる製造を比較する．ホットスタンプでは，熱処理工程が必要となるため製造

コストが増加することや，金型での焼入れが必要でありプレス時間が多くかかることで

生産性が低下するという課題がある．その一方で，ホットスタンプ技術は，材料が軟質

化している熱間で加工することから，高強度部材を製造するにも関わらずプレスの成形

荷重が小さいという利点がある．高強度化したハイテン材を冷間でプレスする際には，

鋼材強度の増加に伴ってプレス時の成形荷重が増加するため，設備負荷が増大すること

や，既存のプレス機では加工できない場合もある．成形できた場合でも，鋼材の降伏応

力が高いことから金型から部材を外して除荷した後の弾性回復量が増加するために，ス

プリングバックという現象が発生し，形状精度が低下する課題がある．それに対して，

ホットスタンプを用いると，熱間におけるプレス加工で成形した後に，金型内で焼入れ

されて高強度化するという工程を経るため，スプリングバックは発生せず，形状凍結性
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が高く，さらに，成形後に部材に残る応力（残留応力）が低いという利点がある．この

ようなホットスタンプ技術とハイテン材の冷間プレス技術のそれぞれの得失から両方

の技術が共に伸びているものの，引張強度 1500 MPa 級以上の自動車用部材の製造にホ

ットスタンプ技術が用いられている． 
 ホットスタンプ用の材料として非めっき鋼板を用いると，加熱工程で鋼板の表層に鉄

スケールが生成するため，Fig.1-8 にも示したようにプレス加工後にショットブラスト

等にてスケールを除去する必要がある．それに対して，めっき鋼板を用いることで加熱

時の鉄スケール生成を抑制することができ，Fig.1-12 に示すように鉄スケールの除去が

不要となりスケール除去工程を省略することが出来る．自動車用部材を製造する上で，

工程を省略できることは製造コストの低減に大きく寄与するため，ホットスタンプ用鋼

板としてめっき鋼板が用いられることが増えている．さらに，めっき鋼板を用いること

で，スケール除去工程を省略できることに加えて，ホットスタンプ後の表層にめっき成

分が残存し，非めっき鋼板を用いた場合と比較して耐食性が向上することが報告されて

いる．近年では，高い耐食性が求められる自動車用部材の高強度化ニーズも高まってお

り，めっき鋼板を用いたホットスタンプ材の耐食性の向上も求められている． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Heating

Forming＋Hardening

Shot BlastPress＋Cooling

Fig. 1-8. Hot-stamping process with non-coated steel sheets. 

Fig. 1-9. Market development of press hardened component for automotive application34). 
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Coating remains
Forming＋Hardening

ショットブラストショットブラストHeating Shot BlastPress＋Cooling

Fig. 1-10. 6th Volkswagen Passa; integral ultra-high steel (UHSS) design of the passenger  

compartment (source: Volkswagen AG)34). 

Fig. 1-11. Press hardened components (source: Volkswagen AG)34). 

Fig. 1-12. Hot-stamping process with coated steel sheets. 
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1.4 めっき鋼板を用いたホットスタンプ技術に関する研究 

 ホットスタンプ技術に用いられるめっき鋼板として，アルミニウムシリコン合金めっ

き鋼板に代表される Al 系めっき鋼板と合金化溶融亜鉛めっき鋼板（GA 鋼板）に代表

される Zn 系めっき鋼板が実用化している 34)． 
 最初に実用化したホットスタンプ用めっき鋼板は Al 系めっき鋼板である．Al 系めっ

きはめっき層の融点が高く，その耐熱性能から自動車や二輪車のマフラーにも用いられ

ていることから 36)，鋼板を焼入れるために高温まで加熱する必要があるホットスタンプ

技術にめっき鋼板を適用するにあたり最初に検討されたものと考えられる．ホットスタ

ンプ技術に Al 系めっき鋼板を用いることで，ホットスタンプ加熱によりめっき層が更

に融点の高い Fe-Al 合金相となることで，自動車用部材の接合技術として最も多く用い

られるスポット溶接性に関してもめっき層の存在による劣化はなく，連続打点性につい

ても優れることが報告されている 37,38)．また，ホットスタンプ後にも鋼材の表層に Fe-Al
合金相のめっき層が存在することで，非めっき鋼板と比べて高い耐食性を有するため，

ホットスタンプ技術に Al 系めっき鋼板を用いることで，高強度で耐食性に優れた自動

車用部材が製造できると報告されている 37,38)．さらに，これらホットスタンプ後性能に

大きく影響を及ぼすめっき層構造についても調査されている 37,39)．ホットスタンプ後の

めっき層は 5 層構造となっており，各層のめっき組成を分析した結果と Al-Fe-Si 三元系

状態図から，表層側から Fe2Al5，BCC 規則相，FeAl2，BCC 規則相，BCC 不規則相で構

成されていることが推定されている 37)．また，これらめっき層について TEM を用いた

結晶構造解析の結果も合わせて，ホットスタンプ加熱時のめっき層構造の変化について

も Fig. 1-13 に示すように Al-Fe-Si 三元系状態図上でのめっき層中の Al と Si 及び鋼板の

Fe の反応経路について議論されている 39)．さらに，この Al 系めっき鋼板をベースとし

て，塗装前処理として施される化成処理性を向上させ塗装後の耐食性を向上ずる目的で，

酸化亜鉛を含む薬液を事前に塗布した鋼板も開発されている 40)．また，鋼材が高強度化

するにしたがって課題となる水素脆化を抑制するために，Al-Si 合金めっき鋼板を製造

する際の溶融めっき浴中に Mg を添加することで，ホットスタンプ加熱時にめっき層の

最表層に形成する酸化物を制御して，鋼板への水素侵入量を低減する技術も報告されて

いる 41)． また，水素侵入量を低減することに加えて，ホットスタンプ加熱時の昇温速

度を上げる目的で，ホットスタンプ用 Al めっき鋼板をプレ合金化する技術も報告され

ている 42)．このように，すでにホットスタンプ用 Al 系めっき鋼板は実用化しているも

のの，ホットスタンプ後性能の更なる向上や，ホットスタンプ時の生産性向上を目的に

研究開発は継続している． 
 Al 系めっき鋼板に続いて，溶融亜鉛めっき鋼板（GI 鋼板）や合金化溶亜鉛めっき鋼

板（GA 鋼板）といった Zn 系めっき鋼板がホットスタンプ用めっき鋼板として適用さ

れた．上述した Al 系めっき鋼板と比較して，Zn 系めっき鋼板では Zn の融点が約 420 ℃
と低く，鋼板中の Fe と合金化して形成する Zn-Fe 金属間化合物についても，最も Fe の
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含有量が多く，融点が高い相の融点が 782 ℃である．さらに，Zn の沸点は 907 ℃で

あり，ホットスタンプの加熱温度と近く，ホットスタンプに用いることでめっき層中の

Zn が蒸発して消失してしまう懸念があった．しかしながら，ホットスタンプ加熱過程

で最表層に酸化 Zn 層を適切に形成させることで，Zn の蒸発を防ぐことができ，ホット

スタンプ後にもめっき層中に Zn を残存できることが明らかにされたことで，ホットス

タンプ用 Zn 系めっき鋼板の実用化に至った．また，Zn 系めっき鋼板をホットスタンプ

に適用する際にはめっき層の蒸発に加えて，液体金属脆化（LME：Liquid Metal 
Embrittlement）割れが発生しないように注意する必要がある．LME とは基板金属の表面

に異なる種類の溶融金属が存在する状態で，引張変形が加わることで溶融金属が基板金

属の粒界に流れ込み，粒界が脆化する現象である．Zn めっき系ホットスタンプにおい

ては，この LME と呼ばれる現象が発生することが報告されている 43-45)．Zn 系めっきホ

ットスタンプ材の製造において，LME を回避する手段はいくつか検討されている．例

えば，In-direct 法と呼ばれるものでホットスタンプ加熱前に Zn 系めっき材を成形し，

その後に通常通りオーステナイト単相域まで加熱した後に，再度金型でプレスすること

で加工を加えず部材を焼入れすることで LME を抑制することができる 46,47)．しかし，

この方法ではホットスタンプの成形と同時に加工ができる利点や，熱間で加工すること

で変形荷重を低下させプレス機への負担を低減できる利点を生かせない．そこで，考案

された方法が Direct 法と呼ばれるもので，適切な加熱条件を設定することでめっき層を

フェライトに Zn が固溶した Fe-Zn 固溶体の単相組織に造り込む方法である 48,49)（本論

文においては，Fe が主体であるものの初期のめっき層の成分である Zn を含有すること

から，この Fe-Zn 固溶体をめっき層として取り扱う）．Fe-Zn 固溶体の融点は Zn の固溶

量にもよるが，ホットスタンプ加熱温度とすることができるために，めっき層を Fe-Zn
固溶体の単相組織とすることで，ホットスタンプ加熱中に液相 Zn が存在しない状態と

なり，LME によるプレス割れを抑制することができる 45,49）．この方法を用いた際には，

Fe-Zn 固溶体のめっき層の上層に酸化亜鉛層を有しているが，鉄スケールとは異なりこ

の酸化亜鉛層を除去しなくても，良好な塗装性とスポット溶接性を得ることができるた

め，本来のめっき鋼板をホットスタンプに用いる目的であるスケール除去工程の省略は

可能である 49)．このように，Zn 系めっき鋼板を用いることでホットスタンプ後にも鋼

材の表層に Zn を含有しためっき層が存在することで，非めっき鋼板と比べて高い耐食

性を有するため，高強度で耐食性に優れた自動車用部材が製造できると報告されている

47,48)．さらに，これらホットスタンプ後性能に大きく影響を及ぼすめっき層構造につい

ても調査されており，ホットスタンプ後の最終的なめっき組織については明らかになっ

ているものの 46,48,50)，ホットスタンプ加熱過程でのめっき層構造の変化についての詳細

は明らかになっていない．Fig. 1-14 に示す In-direct 法での Zn 系めっき層構造の変化に

ついては報告されているが加熱終了時点においても液相 Zn が存在していることが分か

る 46)．Direct 法では上述したようにホットスタンプ加熱中に液相 Zn が存在しなくなる
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必要があり，Fe-Zn 固溶体の単相組織にめっき層構造が変化する経路を理解することが，

適切なホットスタンプ加熱条件を設定する上でも重要である． 
 上述したように，ホットスタンプ用めっき鋼板として，Al 系めっき鋼板と Zn 系めっ

き鋼板の研究開発が現在も進みながら，高強度で耐食性に優れた自動車用部材が製造さ

れている．Fig. 1-15 にホットスタンプ用めっき鋼板としての Al 系めっき鋼板と Zn 系め

っき鋼の特徴の一例が示されているが 34)，それぞれに得失があり，自動車メーカーやプ

レスメーカーの求める製品特性や製造設備との適合性も含めて使い分けられているの

が現状であると考えられる． 
 また，これら Al 系めっき鋼板や Zn 系めっき鋼板に加えて，新しいホットスタンプ用

めっき鋼板や，製造プロセスについても研究開発が進んでいる．例えば，耐 LME 性の

向上を狙って Ni による Zn めっきの高融点化に着目した電気 ZnNi めっき鋼板 50,51)や，

Al 系めっき鋼板と Zn系めっき鋼板の両方の特徴を兼ねそなえることを狙って建材用と

して広く用いられている55%Al-Zn-1.6%Si系めっき鋼板 52-54)等のホットスタンプ技術へ

の適用に関する検討が報告されている．また，製造プロセスについては Zn 系めっき鋼

板を用いたホットスタンプにおいて，加熱終了時点で液相 Zn が存在している状況であ

っても，中間冷却帯を設けることで液相 Zn を凝固させた後に，プレス加工することで

LME を抑制し，生産性を向上する技術が報告されている 54-57)． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 1-13. Reaction path Al-Si coating during the austenitizationon the Al-Fe-Si diagram39).  
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Fig. 1-14. Schematic development of coating and steel base during the press-hardening  

process (l...liquid, s...solid, F...ferrite, A...austenite, M...martensite)46). 

Fig. 1-15. Overview of hot-dip aluminized (left) and hot-dip galvanized (right) UHSS applied  

for press hardening34). 
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1.5 本研究の目的と論文の構成 

 本研究では，自動車車体部材を高強度化するために用いられているホットスタンプ技

術の中でも，Zn 系めっき鋼板である合金化溶融亜鉛めっき鋼板（GA 鋼板）を用いたホ

ットスタンプ技術を対象とした．本研究の目的は，ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっ

き層を構成する Fe-Zn 固溶体の形成過程を解明すること，その Fe-Zn 固溶体の機械特性

及び結晶構造という基本特性を明確にすること，さらには焼戻し加熱により Fe-Zn 固溶

体で構成されるめっき層構造を変化させて耐食性を向上する指針を示すことの 3 点で

ある．本論文は，Fig. 1-16 に示すように 6 章で構成され，各章の概要は下記の通りであ

る． 
 
 第 1 章では，本研究の背景と目的を明確化した． 
 
 第 2 章では，ホットスタンプ加熱過程の種々の温度で急冷した試料のめっき層構造の

分析，および高温顕微鏡を用いためっき表面形態の加熱中その場観察により，GA 鋼板

のホットスタンプ加熱過程でのめっき層構造の変化を明らかにすることを試みた．実験

にて得られた各温度でのめっき層構造の変化を基にして，Fe-Zn 二元系状態図を用いて

考察し，加熱過程においてめっき層内で生じた相変化を解明すべく検討した． 
 
 第 3 章では，ホットスタンプ加熱過程の種々の時間で急冷した試料を用いて，めっき

層中の Zn-Fe 金属間化合物の形成量を分析することにより，ホットスタンプ加熱時の液

相 Zn 存在量を同定することを試みた．この試みは，第 2 章で得られた加熱過程でのめ

っき層構造の変化に関する知見，具体的には，加熱時に存在していた液相 Zn は冷却過

程で凝固し，冷却後には相を主体とする Zn-Fe 金属間化合物として検知されることを

基にした．さらに，めっき付着量が異なる GA 鋼板を用いて，ホットスタンプ加熱時の

液相 Zn 存在量に及ぼす影響を明らかにすることもあわせて試みた．それら実験結果か

ら液体金属脆化割れの原因となる液相 Zn 存在量を，定量的かつ高感度で検知できる分

析方法を提案するべく検討した． 
 
 第 4 章では，ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層を構成する Fe-Zn 固溶体の基本

特性を明らかにすることを試みた．20 m 以下の厚みの Fe-Zn 固溶体について，微小硬

度測定とマイクロピラー法を用いた圧縮試験により，Fe-Zn 固溶体の硬度と圧縮時の応

力‐ひずみ曲線という機械特性を明らかにするとともに，それら機械特性が発現された

理由を Fe-Zn 固溶体の結晶構造から考察した．さらに，高分解能 TEM を用いて原子レ

ベルで Fe-Zn 固溶体の結晶構造を解析した結果，Fe-Zn 固溶体の結晶粒の内部に双晶が

形成していることを明らかにし，その形成メカニズムについて考察を加えた． 
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 第 5 章では，ホットスタンプ後の GA 鋼板を，さらに焼戻した試料のめっき層構造を

分析し，Fe-Zn 固溶体の単相組織からのめっき層構造の変化を明らかにすることを試み

た．それにより，Fe-Zn 固溶体と相のラメラ組織にめっき構造が変化することを明ら

かにし，このめっき構造の変化に及ぼす焼戻し加熱の温度や時間，更にはホットスタン

プ後の GA めっきを構成する Fe-Zn 固溶体の Zn 濃度の影響を精査した．そして，めっ

き層構造が変化する条件及びそのメカニズムを考察した．さらに，めっき層構造の変化

が耐食性に及ぼす影響を明確にして，その原因についても考察を加えた． 
 
第 6 章では，第 2 章から第 5 章で得られた主要な結果を総括した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

  

Fig. 1-16. Flow chart of contents. 

【第1章】
序論
・本研究の背景と目的

【第2章】
ホットスタンプ加熱過程における
めっき構造の変化
・Fe-Zn固溶体の形成機構
・各温度でのめっき層内での相変化

【第3章】
ホットスタンプ加熱中の
液相Zn存在量の同定
・定量的かつ高感度で

検知できる分析方法の提案
・めっき付着量の影響

【第4章】
Fe-Zn固溶体の
機械特性及び結晶構造
・硬度
・圧縮時の応力－ひずみ曲線
・原子レベルでの結晶構造

→双晶形成メカニズム

【第5章】
焼戻しによるめっき構造の変化
及び耐食性への影響
・ラメラ組織の形成条件と

その形成メカニズム
・ラメラ組織の耐食性への影響と

そのメカニズム

【第6章】
結論
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第 2 章 ホットスタンプ加熱過程におけるめっき構造の変化 

2.1 諸言 

 合金化溶融亜鉛めっき鋼板（GA 鋼板）は，日本では 1966 年に初めて生産が開始さ

れ，現在では自動車用防錆鋼板として幅広く使用されている．GA 鋼板を製造する際に

は，溶融めっき処理後に加熱処理をする点が他の多くのめっき鋼板と異なっている．合

金化処理と呼ばれる加熱処理工程において，めっき中の Zn と鋼板中の Fe を相互に拡散

させ，狙いのめっき層構造に制御することで，自動車用材料に必要とされる塗装後耐食

性，スポット溶接性やプレス成形性を高めている．この合金化処理における加熱温度は

500～600 ℃度であり，加熱時間も数十秒程度である．GA めっきはこの合金化処理に

よって，主に1相，相や相と呼ばれる Zn-Fe 金属間化合物で構成するめっき層構造に

制御されている．GA 鋼板の製造時の加熱過程におけるめっき構造変化については，こ

れまでに非常に多くの研究がなされており，その性能に及ぼす影響や適切なめっき層構

造について報告されている 1-8)． 
 その一方で，本研究で対象としている GA 鋼板を用いたホットスタンプ技術に関して

は，上述した Zn-Fe 金属間化合物により構成されている GA 鋼板を出発材料として，さ

らに熱処理を加えて高強度のプレス成形品を製造する技術である．1.3 でも述べたよう

に，このホットスタンプでの加熱処理においては，プレス加工時に成形と同時に金型で

焼入れすることで高強度部品を製造するために，その加熱温度は鋼板の AC3 点以上であ

ることが求められることから，およそ 900 ℃程度に加熱される 9-12)．このような温度域

までめっき鋼板を加熱することはホットスタンプ技術の他にはこれまでになかった．さ

らに，GA 鋼板がホットスタンプ技術に適用され，実用化するにあたってその性能に関

する調査や，ホットスタンプ成形後に形成している最終的なめっき層構造を調査した研

究がほとんどであった 13-15)．そのため，ホットスタンプ加熱中の Zn めっき構造の変化

に関する報告は少なく 16)，特に Fe-Zn 固溶体の単相組織までのめっき層構造を体系的に

まとめられた報告はない．そこで，本章では GA 鋼板のホットスタンプ加熱過程でのめ

っき構造の変化を明らかにすることを目的とした． 
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2.2 実験方法 

2.2.1 試料の作製方法 

 Table 2-1 に示す化学成分のインゴットを真空溶解で 30kg インゴットを作製し，鍛造，

熱間圧延，研削，冷間圧延工程を経て，厚み 1.6 mm の冷延鋼板とした．この冷延鋼板

をめっき原板として，溶融めっきシミュレータを用いて，焼鈍および溶融めっき工程を

経て，溶融亜鉛めっき鋼板を作製した．その後，この溶融亜鉛めっき鋼板を大気炉中で

加熱することで GA 鋼板を作製した．この GA 鋼板のめっき付着量とめっき中 Fe 含有

量を Table 2-2 に示す． 
 Fig. 2-1 に示すヒートパターンで通電加熱装置を用いて大気雰囲気下で GA 鋼板を加

熱し，640 ℃から 880 ℃まで 20 ℃刻みの各温度まで加熱した試料（13 条件）と 880 ℃
に到達し 60, 120 秒保持した試料（2 条件）を作製した．ヒートパターンを作成するに

あたって，まず炉温 900 ℃の大気炉内で鋼板に熱電対を取り付けて Fig. 2-1 中の破線の

ヒートパターンを測定した．炉加熱では任意の板温から材料の急冷をすることが困難だ

ったため，通電加熱装置を用いて Fig. 2-1 中の実線に示すように，昇温速度を室温から

700 ℃までを 20 ℃/s，700 ℃から 880 ℃までを 2 ℃/s にプログラムして加熱した．冷

却の際にめっき組織が変化することを防ぐため，狙いの温度に到達した際には通電を終

了した後に，装置内に設置されたノズルから直ちに水を吹付けることで試料を急冷した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

C Si Mn B

0.2 0.2 1.3 0.0015

めっき付着量
[g/m2]

めっき中Fe含有量
[mass%]

57.4 11.1

Table 2-1. Chemical composition of steel [mass%]. 

Table 2-2. GA coating properties. 
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2.2.2 めっき層構造の分析方法 

 めっき相の形成量は，Co-K線を用いた X 線回折（XRD： X-Ray Diffraction）で独立

して検知できる1相（(101)面，2=48.5～49.2 °），相（(633) (552) (721)面，2=93.5～
94.5 °）及びフェライト（-Fe）に Zn が固溶した結晶相（以下，Fe-Zn 固溶体）の回折

ピークの最大強度を指標とした．Fe-Zn 固溶体は Fe と比較して原子半径の大きい Zn が

-Fe 中に固溶したものであり，その格子間隔は-Fe と比較して広がっているため，回

折ピークは低角側にシフトした位置に検出される 14,17)．このことを踏まえて，Fe-Zn 固

溶体については-Fe の(211)面である 2=99.7 °に由来した回折ピークを用いた．めっき

組織は，走査型電子顕微鏡（SEM： Scanning Electron Microscope）を用いて，Zn-Fe 金

属間化合物（1 相，相）を区別する段階ではめっき層断面をナイタールエッチングし

た後に二次電子像にて，相と Fe-Zn 固溶体を区別する段階では反射電子像にて観察し

た．また，めっきの結晶粒は，電子後方散乱回折（EBSD： Electron Back Scatter Diffraction）
を用いて観察した．めっき組成は，エネルギー分散型 X 線分析（EDS： Energy Dispersive 
X-ray Spectroscope）にて測定した．めっき層の断面を SEM 観察及び EDS 分析する際に

は，試料を樹脂に埋め込んだ後に，鏡面となるまで機械研磨してからカーボン蒸着した

ものを用いた．また，めっき層の断面を EBSD 解析する際には，機械研磨時に導入され

る歪みの影響を排除する目的で，試料の断面をイオンミリング法に基づいた Ar イオン

を用いた断面加工（CP：Cross-sectional Polishing）を用いた． 
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Fig. 2-1. Heat pattern of GA during hot-stamping heating. 
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2.2.3 高温顕微鏡を用いた in-situ 観察方法 

 Fig.2-2 に示すように赤外線加熱ユニットと，高焦点レンズを使用した光学顕微鏡で

構成される高温顕微鏡装置を用いて，Fig. 2-1 と同じヒートパターンにて GA 鋼板のホ

ットスタンプ加熱過程の表面形態の変化をその場観察した．今回の観察するにあたり，

昇温速度が室温から 700 ℃までは 20 ℃/sec と，本装置においては非常に大きなもので

あったため，通常はステージに温度制御用の熱電対を設置して使用する仕様であったが，

温度制御用の熱電対を試料に直接接続して使用した．また，本試験においてのみ， GA
鋼板の表面形態の変化を捉えやすくするために試料に対して圧延率 0.3 %の軽圧延（ス

キンパス圧延）することで，めっき層の一部を平滑化にして用いた． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 2-2. Appearance of high-temperature microscope. 
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2.3 実験結果 

2.3.1 めっき相の形成量 

 640 ℃から 880℃まで加熱した後に急冷した試料（13 個）と 880℃到達後に 60 秒及

び 120 秒保持した後に急冷した試料（2 個）の XRD 測定結果から，めっき層中の1相

の回折ピーク（2=48.5～49.2 °）を検出した結果を Fig. 2-3 に，相の回折ピーク（2=93.5
～94.5 °）及び Fe-Zn 固溶体の回折ピーク（2=99.7 °に由来し低角側にシフト）を検出

した結果を Fig. 2-4 に示す．さらに，これらのめっき相の回折ピークの結果から各相の

形成量と相関のある最大ピーク強度の値をまとめた結果を Fig. 2-5 に示す． 
 1 相は，640℃ から 760 ℃までは鋼板温度の上昇に伴って減少し，特に 640 ℃から

660 ℃及び 700 ℃から 720 ℃での減少が顕著であった．そして，720 ℃から 760 ℃までは

回折ピークが検知されず，1 相は存在していなかったものの，780 ℃で再び回折ピークが検

出され，1 相が新たに生成したことが分かる．その後は，加熱に伴って減少し，880 ℃で 60 
秒保持した時点では1 相は消失していた． 
 相は，640 ℃から 740 ℃までは鋼板温度の上昇に伴って増加し，特に 700 ℃から

740 ℃での増加が顕著であった．その後は，加熱に伴って減少し，特に 740 ℃から 780 ℃ま

では急激に減少した．また，880 ℃で 60 秒保持した時点では相のピークはわずかに検知さ

れており，120 秒保持した時点で相は消失していた． 
 Fe-Zn 固溶体は，680 ℃に到達した時点で初めて回折ピークが検出され，その後は加熱

に伴って増加した．680 ℃から 740 ℃までの Fe-Zn 固溶体の増加速度に比べて，740 ℃以

上での Fe-Zn 固溶体の増加速度が大きかった．高温域で Fe-Zn 固溶体の形成量が増大し，

880 ℃で 120 秒保持した時点ではめっき相としては Fe-Zn 固溶体のみしか検知されず，

Fe-Zn 固溶体の単相組織になっていたことが分かる．また，Fig. 2-4 の Fe-Zn 固溶体のピーク

位置を確認すると，例えば，h) 780 ℃の時点では 2はおよそ 96.5 °であるのに対して，

o) 880 ℃×120 秒の時点では 2はおよそ 97.5 °であった．加熱に伴って Fe-Zn 固溶体の

ピーク位置が 2で約 1 °高角側にシフトしており，元々の-Fe のピーク位置に近づいて

いる．これは Fe-Zn 固溶体中の Zn 固溶量が加熱に伴って減少していることを示してい

る． 
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Fig. 2-3. XRD patterns about the 1 phase peaks. 
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Fig. 2-4. XRD patterns about the  phase peaks and Fe-Zn solid-solution peaks. 
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2.3.2 めっき組織及びめっき組成 

 640 ℃，700 ℃及び 740 ℃まで加熱した後に急冷した 3 試料のめっき層断面をナイ

タールエッチング後に二次電子を用いて観察した SEM 像及び EDS 組成分析結果を Fig. 
2-6 に示す． 
 640 ℃では，めっきは表面側の厚み 7 m 程度の層（上層）と鋼板側の厚み 2 m 程

度の層（下層）で構成された二層構造であった．上層は Fe 濃度が 10～12 mass%であっ

たことから1 相であり，下層は Fe 濃度が約 20 mass%であったことから相と判断され

る．700 ℃でもめっきは二層構造であったが，上層の厚みは 5 m 程度まで減少し，

相と1 相が混在した二相組織に変化しており，大部分が相で構成されていたことが Fe
濃度の値から分かる．一方で，下層の厚みは 5 m 程度まで増加しており，640 ℃と同

様に相であった．740 ℃では，めっきの大部分は単相組織であり，鋼板との界面近

傍では Fe 濃度が 60 mass%超であったことから Fe-Zn 固溶体が形成していたと考えられ

る．これらの結果は，Fig. 2-3 から Fig. 2-5 に示した XRD の結果と対応が取れる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 2-6. Coating morphology and composition of the samples cooled at 640-740 ℃. 
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 740 ℃，780 ℃，840 ℃まで加熱した後に急冷した試料 3 試料のめっき層断面を反射

電子を用いて観察した SEM 像及び EDS 組成分析結果を Fig. 2-7 に示す．同様に 880 ℃
まで加熱した後に急冷した試料と 880 ℃到達後に 60, 120 秒保持した後に急冷した 2試
料のめっき層断面に関する結果を Fig. 2-8 に示す． 
 740 ℃では，Fig. 2-4 c)で観察された相，Fe-Zn 固溶体と鋼材の境界が明瞭に観察さ

れ，Fe-Zn 固溶体は鋼板との界面直上におよそ 2～3 m 程度の厚みで層状に形成してい

た．780℃では，この Fe-Zn 固溶体が表層側に向かって成長し，さらに 740 ℃時点での

表層側の単相域において球状の Fe-Zn 固溶体が多数形成していた．840 ℃では，めっ

き層の全体で Fe-Zn 固溶体が成長することで，めっき層の大部分が Fe-Zn 固溶体で構成

され，めっき表層側を中心に球状の Fe-Zn 固溶体の周囲に相が存在していた．880 ℃
に到達後も加熱に伴ってさらに Fe-Zn 固溶体は成長し，相が減少した．880 ℃で 60
秒保持した時点では相が最表層に存在していたが，120 秒保持した時点ではめっき全

体が Fe-Zn 固溶体の単相組織となっていた．これらの結果も Fig. 2-3 から Fig. 2-5 に示

した XRD の結果と対応が取れる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 2-7. Coating morphology and composition of the samples cooled at 740-840 ℃. 
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 740 ℃，780 ℃及び880 ℃まで加熱した後に急冷した3試料と880 ℃に到達し120 秒
保持した後に急冷した試料のめっき層断面を反射電子を用いて観察した SEM 像及び

EBSD 解析結果を Fig. 2-9 に示す． 
 Fig. 2-9 の左列に示す SEM 観察結果から，Fig. 2-7 及び Fig. 2-8 での観察と別視野であ

るが，同様のめっき層組織が観察されたことが分かる． 
 Fig. 2-9 の中列に示す相の方位マップの結果から，740 ℃時点での相はめっき層の

厚み方向に成長した柱状組織であったことが判明し，加熱中に粒成長して形成したもの

であると考えられる．一方で，780 ℃以上での相の結晶粒は小さく，詳細は後述する

が加熱中に液相であった Zn が急冷した際に凝固する過程で，相変態して形成したため

にこのような微細組織となったと考えられる． 
 Fig. 2-9 の右列に示す-Fe の方位マップの結果から，780 ℃でのめっき表層側の球状

の Fe-Zn 固溶体は，それぞれ 1 つの結晶粒で構成されていたことが判明した．さらに，

880 ℃ではそれぞれの結晶粒が成長し，120 秒間保持することでさらに成長は進み，め

っき厚み 20μm 程度を 1 つの結晶粒で構成する粗大粒も観察された． 

Fig. 2-8 Coating morphology and composition of the samples cooled at 880 ℃. 
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Fig. 2-9. Coating morphology and orientation map of  phase and -Fe. 
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 640 ℃から 880℃まで加熱した後に急冷した試料（13 個）と 880℃到達後に 60 秒及

び 120 秒保持した後に急冷した試料（2 個）のめっき層の厚み中央部について，EDS に

て幅 30 m の領域を分析することで得た平均めっき組成（めっき層中の平均 Zn 濃度お

よび平均 Fe 濃度）を Fig. 2-10 に示す．加熱に伴ってめっき中の Zn と鋼板中の Fe が相

互に拡散し，めっき層中の Zn 濃度が減少するとともに Fe 濃度が増加していた．このよ

うなめっき層の組成変化により，めっきの主構成相が1 相から，Fe 濃度の高い相，更

には Fe-Zn 固溶体へと変わり，上述したようなめっき構造の変化が生じたことが分かる． 
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Fig. 2-10. Composition change of coating center in thickness during hot-stamping heating. 
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2.3.3 めっきの表面形態変化 

 高温顕微鏡にて加熱過程でのめっき表面の形態変化をその場観察した際の各温度で

の静止画像を Fig. 2-11 に示す．a) 25 ℃の時点で白色に観察される箇所がスキンパス圧

延にてめっきが平滑になった箇所であり，加熱に伴うこの模様の変化を観察して表面形

態の変化を確認した．b) 640 ℃では赤熱しているものの模様に大きな変化はなく，表面

形態が変わっていなかったことが分かる．700 ℃程度まで昇温した時点で動画では表面

が流動する様子が観察され，c) 710 ℃での静止画像にて圧延部が小さくなり，その界面

も判別しづらくなっていることから，表面が平滑になっていたことが分かる．加熱に伴

って表面の流動は一旦なくなるものの，780 ℃近辺に到達した際に動画では再び激しく

流動する様子が観察された．d) 782 ℃の静止画像にて a) 25 ℃の時点で観察された圧延

部の模様は観察できず，表面形態が大きく異なっていたことが分かる．高温顕微鏡観察

にて，鋼板温度 700 ℃及び 780 ℃近辺でめっきの流動，すなわち，めっきの溶融現象

を捉えることができた． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 2-11. Observation of surface coating morphology with high-temperature microscope. 
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2.4 考察 

 以上の実験結果から，各温度域でのめっき構造の模式図を Fig. 2-12 に，Fe-Zn 二元系

状態図上に Fig. 2-10 で示しためっき厚み中央部の組成をプロットした図を Fig. 2-13 に

示す．これらの結果を基にして，以下にホットスタンプ加熱過程での GA めっき構造の

変化を考察する． 
 室温から 640 ℃までは，鋼材側から相と1相で構成される二層構造が観察され，

相と1 相のいずれの融点よりも低く，固相拡散によりめっき中の Fe 濃度が増加し，そ

れに伴って相が成長した． 
 660 ℃から 700 ℃までは，640 ℃でのめっき表層側の1相が相と1相に分離してお

り，高温顕微鏡でめっき表面が流動する現象も観察され，めっきが溶融したことが示唆

される．1 相の包晶温度 665 ℃を超えていることから，1 →  + L の反応で1 相が溶

融し，相と液相Znに二相に分離することで相が急激に増加したと考えられる．また，

この反応で生じた液相 Zn は凝固する過程で1 相に変化したと推定される． 
 720 ℃から 740 ℃までは，めっきの大部分が相の柱状組織となり，めっきと鋼板と

の界面に層状の Fe-Zn 固溶体が形成しており，加熱中に生成した液相 Zn は鋼板からの

Fe の拡散によって相に変化した． 
 760 ℃から 800 ℃までは，球状の Fe-Zn 固溶体が形成し，その周囲には相が存在し

ており，高温顕微鏡では表面の激しい流動が観察され，めっきが再び溶融する現象を捉

えた．これらの結果から，相の包晶温度 782 ℃を超えて， → Fe-Zn 固溶体 + L の

反応で相が Fe-Zn 固溶体と液相 Zn に二相分離することで，球状の Fe-Zn 固溶体が形成

し，同時に生成した液相 Zn は凝固する際に微細な相に変化したと考えられる．また，

Fig. 2-5 で示したようにこの温度域で1 相が増加しており，液相 Zn の一部が1 相に変化

したことが分かる． 
 800 ℃から 880 ℃では，加熱に伴って鋼板からめっき中への Fe の拡散が進み，相

が減少し，Fe-Zn 固溶体が増加し，880 ℃で 120 秒保持した時点でめっき全体が Fe-Zn
固溶体の単相組織に変化した． 
 以上に示したように，加熱過程で GA めっきは液相 Znの生成を伴って，1相，相，

Fe-Zn 固溶体へと複数の相変化を経て，最終的に Fe-Zn 固溶体の単相組織となることを

明らかとした．特に，1 相及び相の包晶温度で液相 Zn を含む二相分離によりめっき

構造が大きく変化し，これらの相変化は状態図で説明することができた． 
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Fig. 2-12. Schematic illustration if the coating structure change during hot-stamping 
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Fig. 2-13. Composition change of coating center in thickness 

on Fe-Zn binary-phase diagram. 
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2.5 結言 

 GA 鋼板のホットスタンプの加熱過程でのめっき構造の変化の変化を明らかにするこ

とを目的に，加熱過程の種々のタイミングで急冷した試料についてめっき構造を調査し

た．さらに，高温顕微鏡を用いて加熱過程のめっき表面形態変化をその場観察した．そ

れら実験結果を基に，Fe-Zn 二元系状態図を用いてめっき層構造の変化を考察し，以下

の結果を得た． 
 
・GA めっきは加熱過程でめっき中の Fe と鋼板中の Fe が相互拡散をしながら，めっき

の溶融を伴ってより Fe 濃度が高い1 相，相，Fe-Zn 固溶体へと複数の相変化を経て，

最終的に Fe-Zn 固溶体の単相組織となることを明らかとした． 
・1 相および相の包晶温度で，液相 Zn を含む二相分離によりめっき構造が大きく変

化することが判明した．また，1 相の包晶温度で生成した液相 Zn は昇温に伴って加

熱過程で相に凝固するため，LME の原因となる液相 Zn は相の包晶温度で生成す

ることも明らかとした．

・加熱過程で形成した液相 Zn は冷却過程で凝固する際に，相を中心とした Zn-Fe 金

属間化合物に相変化することが判明した． 
・上記の相変化を伴うめっき構造の変化は Fe-Zn 二元系状態図を用いて説明すること

が可能であった． 
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第 3 章 ホットスタンプ加熱中の液相 Zn 存在量の同定 

3.1 諸言 

 第 2 章において，GA 鋼板をホットスタンプ加熱する際には，めっき層の融点以上ま

で昇温するため，めっき層が溶融することで液相 Zn が形成することを示した．1.4 でも

述べたように，Zn 系めっき鋼板を用いたホットスタンプでは，液相 Zn が存在する状態

でプレス加工した場合には，液体金属脆化（LME: Liquid Metal Embrittlement）による割

れが発生することが報告されている 1-3)．LME に関しては溶接分野を中心に古くから知

見されており報告も多数あるが，母材金属の表面に特定の溶融金属が存在する状態で，

引張応力が付与された場合に，母材金属の粒界に溶融金属が流れ込み，割れが進展する

現象と理解されている 4-6)．その発生原因は完全には明らかになっていないが，一つの

説として母材金属と溶融金属の界面エネルギーを用いて整理されている 7)．LME の特徴

として，特定の母材金属に対して溶融金属の中でも LME を引き起こすもの，引き起こ

さないものがある．例えば，めっき鋼板のホットスタンプを対象とすると，Fig. 3-1 に

示すようにホットスタンプ加熱の短時間条件で引張加工することで LME の発生有無を

確認した試験結果を示しているが，母材である鋼板に対して，Al 系めっき鋼板では LME
が発生せずに，Zn 系めっき鋼板のみで LME が発生していることが分かる．LME が発

生すると鋼材にまで割れが進展し，狙いの強度が得られないことや，疲労強度が低下す

ることが想定される．そのため，高強度の自動車用部材を安定的に供給する上で，ホッ

トスタンプ製造時に LME の発生を回避することは非常に重要である．母材金属と溶融

金属と引張応力の組み合わせで条件が揃うと LME が発生するが，母材金属は鋼板であ

る前提であり，引張応力は自動車用部材の形状により決定するため，Zn 系めっき鋼板

のホットスタンプにおいては溶融金属がない状態でプレス加工することが LME 回避の

解決策であると結論付けられる． 
 第 2 章において，GA 鋼板はホットスタンプ加熱過程で液相 Zn が生成するものの，

加熱時間の延長に伴って液相 Zn の存在量は減少し，最終的には液相 Zn は消失して

Fe-Zn 固溶体の単層組織となることを示した．GA 鋼板を用いたホットスタンプ部材の

製造する際には，適切な加熱条件を設定して加熱過程で液相 Zn を消失させてからプレ

ス加工することで，LME を発生させずに部材を生産している．そのため，製造条件を

決定する上では，めっき層中に液相 Zn がなくなり Fe-Zn 固溶体の単相となる加熱条件

を見極めることが重要である．Fe-Zn 固溶体の進行度合い，すなわち，液相 Zn の残存

量は，初期のめっき付着量や，鋼板のサイズや厚み，加熱温度や加熱炉の能力等，様々

な因子により変化することが想定される．そのため，最適な条件でホットスタンプ部材

を製造する条件を見極める上で，簡易的にめっき層の状態を分析することが重要と考え

られる．特に，LME を回避するために必要な入熱量を見極めるために，加熱時の液相

Zn の存在量を簡易的に評価する技術が求められる． 
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 そこで本章では，GA 鋼板をホットスタンプした試料を用いて，ホットスタンプ加熱

中の液相 Zn の存在量を同定する方法を検討した．本検討では，第 2 章で述べたように

加熱中の液相 Zn はホットスタンプして室温まで冷却された後には，主に相，一部1

相等の Zn-Fe 金属間化合物に相変化していることに着目した．ホットスタンプ後のめっき層を

構成する Zn-Fe 金属間化合物の存在量から，ホットスタンプ加熱時に存在していた液相

Zn 量を同定することに適した分析手法を検討した．また，本調査ではめっき付着量の

異なる GA 鋼板を用いて，加熱時間の異なる条件で作製したホットスタンプ GA 材を試

料とした．これら試料の加熱中の液相 Zn 存在量の変化から，めっき層構造の変化に及

ぼすめっき付着量の影響についても考察した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 3-1. Comparison of LME occurrence between Zn coated steel sheet and Al coated 

steel sheet after hot-stamping with short time heating. 
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3.2 実験方法 

3.2.1 試料の作製方法 

 Table 3-1 に示す化学成分のインゴットを真空溶解で 30kg インゴットを作製し，鍛造，

熱間圧延，研削，冷間圧延工程を経て，厚み 1.6 mm の冷延鋼板とした．この冷延鋼板

をめっき原板として，溶融めっきシミュレータを用いて，焼鈍および溶融めっき工程を

経て，溶融亜鉛めっき鋼板を作製した．この際には，めっき付着量の影響を調査するた

めに，55 g/m2 及び 110 g/m2 の 2 水準の狙いめっき付着量の溶融亜鉛めっき鋼板を作製

した．その後，これらの溶融亜鉛めっき鋼板を大気炉中で加熱することで GA 鋼板を作

製した．この GA 鋼板のめっき付着量とめっき中 Fe 含有量を Table 3-2 に示す．以下，

狙いめっき付着量が55 g/m2及び 110 g/m2の試料を，それぞれGA55及びGA110と呼ぶ． 
 炉温 900 ℃の大気炉内で GA 鋼板を加熱し，種々の加熱時間で GA 鋼板を取出し，直

ちに平板金型を設置したプレス機を用いて挟み込み，急冷して試料を作製した．本試験

でのホットスタンプ加熱時間は，GA55では 1,2,4,8,15,30 min，GA110では 1,2,4,8,15,30,60 
min とした．Fig. 3-2 に GA55 及び GA110 を大気炉内で加熱した際に，鋼板中央に熱電

対を取り付けてヒートパターンを測定した結果を示す．本試験において，ヒートパター

ンに及ぼすめっき付着量の影響は小さく，GA55 と GA110 では同加熱時間での入熱量に

大差ないものとして扱う． 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

C Si Mn B

0.2 0.2 1.3 0.0015

マーク
めっき付着量

[g/m2]
めっき中Fe含有量

[mass%]

GA55 57.5 13.4

GA110 113.6 12.3

Table 3-1. Chemical composition of steel [mass%]. 

Table 3-2. GA coating properties. 
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3.2.2 ホットスタンプ加熱中の液相 Zn 存在量の同定方法 

3.2.2.1 SEM-BSE 観察による判定 

 めっき層全体が Fe-Zn 固溶体にならない加熱条件においてホットスタンプした GA鋼

板のめっき層を断面から反射電子（BSE）を用いて SEM 観察した結果の一例を Fig.3-3
に示す．第 2 章にて，加熱時に残存していた液相 Zn は冷却後には主に相となり，一

部については1 相や相となることを示した．これら Zn-Fe 金属間化合物（Zn 90 mass%
程度）は，Fe-Zn 固溶体（Zn 30 mass%程度）と比較して Zn 濃度が高いため，SEM-BSE
像においてコントラストが明るく観察される．そのため，この白色部が観察される場合

にはホットスタンプ加熱時に液相 Zn が存在しており，一方で白色部が全く観察されな

い場合に夫スタンプ加熱時にめっき層が完全に Fe-Zn 固溶体となっていたと判定した． 
 
3.2.2.2 Zn-Fe 金属間化合物の面積率測定による判定 

 3.2.2.1 と同様に SEM-BSE 観察したのちに，さらに定量化することを目的に画像を二

値化（白色 or 黒色）処理し，Zn-Fe 金属間化合物である白色部の面積率を測定し， Zn-Fe
金属間化合物の形成量，すなわち，ホットスタンプ加熱時の液相 Zn 残存率を判定した． 
 Fig. 3-4 a)に二値化処理前の SEM-BSE 像及び Fig. 3-4 b)に二値化処理後の画像の一例

を示す．面積率を測定する上では，画像の測定範囲を設定することが必要であるが，今

回は X 線の侵入深さを参考とし，表面から母材垂直方向に 40 m（但し，深さ方向への

X 線減衰は考慮せず）に設定した．また，水平方向については，サンプル位置によるめ

っき層の Fe-Zn 固溶体の形成挙動に大差がないことから 100 m に設定した． 
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Fig. 3-2. Heat pattern of GA during hot-stamping heating. 
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Fig. 3-3. Example of SEM image of coating morphology with backscattered electron. 

Fig. 3-4. Example of quantification with binarization of SEM-BSE image. 
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3.2.2.3 XRD 測定よる判定 

 第 2 章において述べたように，めっき層を構成する1 相，相及び Fe-Zn 固溶体相の

形成量を XRD にて測定できる．そのため Co-K線を用いた XRD の測定結果から加熱

時の液相 Zn 残存率を定量化することを試みた．それに当たって，下記に示す 2 種類の

回折ピークを検討した． 
 1 点目として，相の(633) (552) (721)面の回折ピークを用いた．この回折ピークは，

第 2 章で用いたものと同様のものであり，相の独立ピークとして検出が可能である．

加熱時の液相 Zn の大部分が相となることを明らかとしていることからもこの回折ピ

ークを用いた．ピーク強度を規格化するために，Fig. 3-5 a)に示すように相のピーク強

度を 2=93.8～94.6 °の範囲の積分強度（I），Fig. 3-5 b)に示すようにバックグラウンド

を 2=104.2～105.0 °の範囲の積分強度（Ib）として，これらの積分強度比である I / Ib

にて判定した． 
 2 点目として，1相の(101)面，相の(330)面，1相の(822)面の 3 相の回折ピークが

ASTM ピーク強度 100 と非常に強い値で重複する回折ピークを用いた．この回折ピーク

は，ホットスタンプ後のめっき層を構成する各相の形成量を分離することは出来ないも

のの，いずれの相も加熱時には液相 Zn であったことが想定されるため，加熱時の液相

Zn 残存率の定量化には有用であると考えられる．Fig. 3-5 c)に示すように1相，相，1

相の 3 相のピーク強度を 2=49.2～50.0 °の範囲の積分強度（I3 phase），バックグラウンド

は相を用いた判定の際と同様に Fig. 3-5 b)に示す 2=104.2～105.0 °の範囲の積分強度

（Ib）として，これらの積分強度比である I3 phase / Ib にて判定した． 
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3.3 実験結果及び考察 

3.3.1 SEM-BSE 観察による判定 

 GA55を 900 ℃に設定した炉内で 1 minから 30 minの種々の時間加熱した後に平板プ

レスで急冷した試料について反射電子(BSE)を用いてめっき層断面を SEM 観察した結

果を Fig. 3-6 に示す．同様に，GA110 を加熱時間 1 min から 60 min の条件で作製し，

めっき層断面を SEM 観察した結果を Fig. 3-7 に示す． 
 Fig. 3-6 から GA55 では加熱時間 1 min においてはめっき層の大部分が白色に観察さ

れる Zn-Fe 金属間化合物であった．加熱 1 min の時点では，Fig.3-1 に示したヒートパタ

ーンから鋼板温度は約 750 ℃であったことが分かり，第 2 章に述べたようにこの温度

域においてはめっき層の大部分が相である．加熱 2 min においても，めっき表層側及

び Fe-Zn 固溶体の粒界位置で白色に観察され，冷却後の Zn-Fe 金属間化合物，すなわち，

加熱中の液相 Zn が 残存していたことが分かる．そして，加熱 4 min 以降では，白色に

観察される個所はなく Fe-Zn 固溶体の単層組織となっていた．これらの結果は，第 2 章

で示した加熱過程でのめっき層の構造変化と対応が取れる結果であった． 
 その一方で Fig. 3-7 から，めっき付着量がこれまでの実験結果に示した試料の約 2 倍

である GA110 ではめっき層構造の変化に必要となる加熱時間，すなわち，入熱量が異

なることが示された．GA110 においても加熱 1 min では，GA55 と同様にめっき層の大

部分が白色に観察される Zn-Fe 金属間化合物であった．これは，Fig.3-1 に示したように，

ヒートパターンに及ぼすめっき付着量の影響は小さく，鋼板温度が GA55 と同様に約

750 ℃であったためである．加熱 2 min においては，めっき層の大部分が球状の Fe-Zn
固溶体と Zn-Fe 金属間化合物の二相組織となっており，多くの Zn-Fe 金属間化合物が残

存していた．GA55 では白色部が観察されなかった加熱 4 min 及び 8 min においても，

GA110 では白色部が残存しており，加熱時に液相 Zn が残存していたことが分かる．そ

して，加熱 15 min 以降で白色に観察される個所はなく Fe-Zn 固溶体の単層組織となっ

ていた． 
 以上の結果から，めっき層の断面 SEM-BSE による判定では，GA55 では加熱 2 min，
GA110 では加熱 8 min の条件においては加熱時に液相が残存しており，ホットスタンプ

成形において LME 割れの懸念があると示される．今回の試験での加熱時間の設定では，

GA55 では加熱 4 min，GA110 では加熱 15 min の条件においては加熱時にめっき層は

Fe-Zn 固溶体の単層組織となり，固相化していることから LME 割れの懸念がないと判

定される． 
 めっき付着量の増加により，LME 回避に必要な加熱時間が上述したように増大した

理由について考察する．めっき層構造は，加熱によってめっき層中の Zn と鋼板中の Fe
が相互に拡散することで変化していることから，めっき付着量が増加によりめっき層厚

みが増加する，すなわち，最終的に Fe-Zn 固溶体となるまでに必要な Zn 及び Fe の拡散

距離が増加することが想定される．例えば，めっき付着量が 2 倍になると，最終的な
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Fe-Zn 固溶体の厚みは 2 倍となるため，必要な拡散距離は 2 倍となると考えられる．拡

散距離は時間の 1/2 乗に比例することから，拡散距離を 2 倍とするためには 4 倍の時間

が必要となる．このことから，Zn 系めっきホットスタンプにおいて，LME を回避する

ための Fe-Zn 固溶体の単層めっき組織とするのに必要な加熱時間は，めっき厚みの 2 乗

に比例すると考える必要があると考えられる．今回の試験結果からも，昇温過程等の影

響もあるため正確な比較ではないが，Fe-Zn 固溶体の単層組織となるのに必要な加熱時

間は，GA55 においては 2～4 min，めっき付着量が 2 倍の GA110 においては 8～15 min
の加熱時間が必要という結果が得られており，上述した 4 倍の加熱時間が必要という想

定と大きくはずれていないと考えられる． 
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Fig. 3-6. Coating morphology of hot-stamped GA after each heating time (GA55). 

Fig. 3-7. Coating morphology of hot-stamped GA after each heating time (GA110). 
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3.3.2 Fe-Zn IMC および Zn の面積率測定による判定 

 3.3.1 に示した SEM-BSE 観察での加熱時の液相 Zn の存在に関する評価を定量化する

ために，SEM-BSE 像を二値化処理して，白色部の面積率を求めた結果を GA55 につい

ては Fig. 3-8 に，GA110 については Fig. 3-9 に示す．それら白色部である Zn-Fe 金属間

化合物の面積率と加熱時間との関係をまとめた結果を Fig. 3-10 に示し，さらに Fig. 3-11
に加熱短時間側の結果を示す． 
 Fig. 3-8と Fig 3.6を，Fig. 3-9と Fig 3.7をそれぞれ比較すると，二値化処理によりZn-Fe
金属間化合物である白色部を分離できていることが分かる．但し，二値化処理において

は元の SEM-BSE 像の取得時のコントラストにより，黒色と白色を分離する際の閾値も

変化し，個々の画像において閾値を設定しつつ，元画像で白色部と想定される二値化処

理で反映されているかを確認する必要があった． 
 Fig. 3-10, Fig. 3-11 に示すように加熱時間の延長に伴って，Zn-Fe 金属間化合物，すな

わち，加熱時の液相 Zn 量が減少していくことを定量的に示すことができた．これら結

果から，3.3.1 での白色部の存在有無だけでは評価できなかった定量的な判定が可能と

なったと考えられる．LME 割れの発生は，プレス成形時の液相 Zn 量に加えて加工度も

重要となる．そのため，例えば，加工度の大きい部品では Zn-Fe 金属間化合物の面積率

が 0 %となる加熱条件が必須であるが，加工度の小さい部品では Zn-Fe 金属間化合物の

面積率が 2 %以下の加熱条件は許容されるといった定量的な判定ができる． 
 また，3.3.1 で述べた Fe-Zn 固溶体化に必要な加熱時間に及ぼすめっき付着量の影響

についても，より定量的な考察が可能となったと考える．GA55 の加熱 2 min での Zn-Fe
金属間化合物の面積率が 2.19 %，GA110 の加熱 8 min での Zn-Fe 金属間化合物の面積率

が 1.91 %と同程度であった．すなわち，めっき層が類似の状態まで変化していたと判断

すると，その状態にまで変化するために必要な加熱時間は GA110 では GA55 の 4 倍で

あり，やはり拡散距離から想定される加熱時間と対応が取れると結論付けることができ

る． 
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Fig. 3-8. White area after binarization of SEM-BSE image of coating morphology (GA55). 

Fig. 3-9. White area after binarization of SEM-BSE image of coating morphology (GA110). 
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Fig. 3-10. Influence of Zn-Fe IMC area ratio for hot-stamping heating time. 

Fig. 3-11 Influence of Zn-Fe IMC area ratio for hot-stamping heating time focused on short time. 
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3.3.3 XRD 測定よる判定 

3.3.3.1 Γ相ピークを用いた判定 
 GA55 及び GA110 について，相（2=93.8～94.6 °）とバックグラウンド（2=104.2
～105.0°）の積分強度を算出するために，CoKを用いて 2=90.0～105.0 °の範囲で測定

した XRD プロファイルを Fig. 3-12 及び Fig. 3-13 に示す．これら結果から I / Ib を算出

して加熱時間との影響を整理した結果を Fig. 3-14 に示し，さらに Fig. 3-15 に加熱短時

間側及び I / Ib 低値側の結果を示す． 
 Fig. 3-12 から，GA55 では加熱 1 min 及び 2 min において 2=94.2 °の位置にピークが

検出されることから相の形成が確認され，加熱 4 min 以降では相のピークが検出され

なかった．これら結果は Fig. 3-6 のめっき層の断面 SEM 観察の結果と対応している．

また Fig. 3-13 から，GA110 では加熱 1 min から 8 min までは相の形成が確認され，加

熱 15 min 以降では相のピークが検出されなかった．これら結果も Fig. 3-7 のめっき層

の断面 SEM 観察の結果と対応している． 
 Fig. 3-14, Fig. 3-15 に示すように，XRD の結果を用いても加熱時間の延長に伴って，

Zn-Fe 金属間化合物，すなわち，加熱時の液相 Zn 量が減少していくことを定量的に示

すことができた．しかしながら，Fig. 3-7 にて液相 Zn が残存していることが観察された

GA110 の加熱 8 min と，液相 Zn がなく Fe-Zn 固溶体の単層組織と観察された GA110 の

加熱 15 min を比較すると，Fig. 3-15 にも示されるように I / Ib の値では 2.0 と 1.3 とい

うように非常に差が小さく，判定の感度は十分ではないと考えられる．これは独立ピー

クを使用するために， ASTM ピーク強度が小さい相の回折ピークを選定したことが原

因であると考えられる． 
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Fig. 3-12. XRD patterns about the  phase peaks of hot-stamped GA (GA55). 

Fig. 3-13. XRD patterns about the  phase peaks of hot-stamped GA (GA110). 
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Fig. 3-15. Influence of the amount of  phase for hot-stamping heating time 

focused on small quantity of  phase and short time. 
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3.3.3.2 δ1 相，Γ相，Γ1 相の 3 相ピークを用いた判定 
 GA55 及び GA110 について，1相，相，1相の 3 相のピーク（2=49.2～50.0 °）積

分強度を算出するために，CoKを用いて 2=45.0～55.0 °の範囲で測定した XRD プロフ

ァイルを Fig. 3-16 及び Fig. 3-17 に示す．これら結果から I3 phase / Ib を算出して加熱時間

との影響を整理した結果を Fig. 3-18 に示し，さらに Fig. 3-19 に加熱短時間側及び I3 phase 
/ Ib 低値側の結果を示す． 
 Fig. 3-16 から，GA55 では加熱 1 min 及び 2 min において 2=49.2～50.0 °の位置にピ

ークが検出されることから1相，相，1相の 3 相の形成が確認され，加熱 4 min 以降

ではこの位置にピークが検出されなかった．これら結果は Fig. 3-6 のめっき層の断面

SEM 観察の結果と対応している．また Fig. 3-17 から，GA110 では加熱 1 min から 8 min
までは1相，相，1相の形成が確認され，さらに加熱 15 min でも強度は小さいものの

1相，相，1相のピークが検出された．加熱 30 min 以降では相のピークが検出され

なかった．これら結果は Fig. 3-7 のめっき層の断面 SEM 観察の結果と概ね対応してい

たが，加熱 15 min においてはめっき層の断面 SEM 観察では Zn-Fe 金属間化合物を確認

できていなかったため，1相，相，1相の 3 相のピークを用いた XRD 測定による判

定の感度がより高い可能性が示唆された． 
 Fig. 3-16, Fig. 3-17 に示すように，XRD の結果を用いても加熱時間の延長に伴って，

Zn-Fe 金属間化合物，すなわち，加熱時の液相 Zn 量が減少していくことを定量的に示

すことができた．加熱短時間側の Zn-Fe 金属間化合物が残存しているとされる時点にお

いて，1相，相，1相の 3 相のピークを用いた判定では，Fig. 3-14, Fig. 3-15 の I / Ib

と比較して I3 phase / Ib の値が大きく，より感度が高い判定が可能であることが判明した．

また，めっき層の断面 SEM 観察及び XRD の相ピークを用いた判定では液相 Zn の存

在を確認できなかった GA110 の加熱 15 min 条件においても液相 Zn を検知しており，

非常に感度が高いことが分かる．これは，ASTM 強度が高い1相，相，1相の 3 相ピ

ークを用いたことにより得られたと考えられる．3 相のピークを分離できない点はある

ものの，本検討のホットスタンプの加熱時の液相 Zn 量を同定するという目的において

は，加熱温度がこれら 3 相の融点を超えており加熱時の液相 Zn が冷却時の凝固過程で

3 相に変化していることから分離する必要性はないと考える． 
 
 
 
  



58 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a
.u

.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a
.u

.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a
.u

.)

2 （CoK）

a) 1min b) 2min c) 4min

d) 8min e) 15min f) 30min

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a.

u
.)

2 （CoK）

0

200

400

600

800

1000

45 47 49 51 53 55

In
te

n
si

ty
 (
a
.u

.)

2 （CoK）

a) 1min b) 2min c) 4min

d) 8min e) 15min f) 30min

g) 60min

Fig. 3-16. XRD patterns about the three-phases peaks of hot-stamped GA (GA55). 

Fig. 3-17. XRD patterns about the three-phases peaks of hot-stamped GA (GA110). 
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Fig. 3-18. Influence of the amount of three-phases for hot-stamping heating time. 

Fig. 3-19. Influence of the amount of three-phases for hot-stamping heating time 

focused on small quantity of three-phases and short time. 
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3.3.4 判定方法まとめ 

 今回検討した 4 個の判定法（めっき層の断面 SEM-BSE 観察，二値化面積率測定，

相ピークを用いた XRD 測定，1相，相，1相の 3 相のピークを用いた XRD 測定）に

ついて，測定感度，誤差，定量性，工数の観点から優劣を比較し，総合評価をつけた結

果を Table 3-3 に示す． 
 測定感度については，3 相のピークを用いた XRD 測定でのみ，GA110 の加熱 15 min
での Zn-Fe 金属間化合物の存在を検知することが可能であった点から，その他の 3 個の

判定法より優位であると判断した．測定誤差については，断面での SEM 観察は局所的

な分析であり，場所ごとのばらつきを表現できない可能性がある一方で，XRD では測

定範囲が mmオーダーであり SEM 以上の分析対象である．また，SEM 観察においては，

観察時のコントラストや倍率の決定方法等，作業者による測定誤差が大きくなるが，

XRD 測定では測定条件が異なっている場合にもバックグラウンドでの規格化により誤

差を減らせると考えられることから断面 SEM 観察に対して XRD を優位とした．定量

性については，数値判定の可否を判断基準としたが，二値化面積率測定については，白

色と黒色の閾値の設定により作業者により値が変わることもあることから，XRD 測定

を優位とした．分析の工数については，サンプル作製及び観察に要する時間を比較した

際に，断面 SEM 観察よりも XRD 測定が優位であると判断され，二値化面積率測定で

は更に画像処理等に時間を有する課題がある．以上から，今回調査した中では，1相，

相，1相の 3 相のピークを用いた XRD 測定による加熱中の液相 Zn 量の同定が優れて

いるという結論を得た． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

判定方法 測定感度 測定誤差 定量性 工数 総合

断面SEM-BSE観察 △ × × × ×

断面SEM-BSE観察
＋二値化面積率測定

△ × △ ×× ×

XRD測定
相ピークを用いた規格化

△ ○ ○ ○ △

XRD測定
3相ピークを用いた規格化

○ ○ ○ ○ ○

Table 3-3. Summary of each method of liquid Zn remain jugement. 
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3.4 結言 

ホットスタンプ加熱中の液相 Zn 存在量の同定するために，めっき付着量の異なる GA
鋼板を用いて，めっき層の断面 SEM 観察や XRD 測定を用いた判定に取り組み，以下

の結果を得た． 
・測定感度，誤差，定量性，工数の観点から，1相，相，1相の 3 相のピークを用

いた XRD 測定による判定が優れていることを示した． 
・めっき付着量の異なる試料を用いて調査し，液相 Zn が消失するのに必要な加熱時

間は，めっき付着量の 2 乗に比例することが示唆された．これは，めっき層構造の

変化は，めっき中のZnと鋼板中のFeの相互拡散により進行するため，めっき厚み，

すなわち，めっき付着量により拡散距離が決定するためと考えられた． 
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第 4 章 Fe-Zn 固溶体の機械特性及び結晶構造 

4.1 諸言 

 第 2 章にて，GA 鋼板をホットスタンプに用いた際に，ホットスタンプ後のめっき層

は Fe-Zn 固溶体の単相で構成されることを述べた．すなわち，最終製品である自動車用

部材におけるめっき層は Fe-Zn 固溶体であり，この Fe-Zn 固溶体の性能を理解すること

は重要である．しかしながら，この Fe-Zn 固溶体は，特にめっき層構造としては GA 鋼

板に代表されるめっき鋼板をホットスタンプのような高温に加熱して初めて生成が確

認されたものである．この GA 鋼板を用いたホットスタンプの実用化に至るに当たって，

耐食性，塗装性や溶接性等の実用特性には調査，報告がなされているものの，硬度や強

度といった基本特性，さらにはそれら基本特性と密接に関連する結晶構造に関する報告

はなく，正確には理解されていない．そこで，本章ではホットスタンプした GA 鋼板の

めっき層を対象として，硬度測定や圧潰試験による機械特性を調査した結果および原子

レベルにまで至る組織観察によって結晶構造を解析した結果について述べる． 
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4.2 実験方法 

4.2.1 試料の作製方法 

 Table 4-1 に示す化学成分のインゴットを真空溶解で 30kg インゴットを作製し，鍛造，

熱間圧延，研削，冷間圧延工程を経て，厚み 1.6 mm の冷延鋼板とした．この冷延鋼板

をめっき原板として，溶融めっきシミュレータを用いて，焼鈍および溶融めっき工程を

経て，溶融亜鉛めっき鋼板を作製した．その後，この溶融亜鉛めっき鋼板を大気炉中で

加熱することで GA 鋼板を作製した．この GA 鋼板のめっき付着量とめっき中 Fe 含有

量を Table 4-2 に示す． 
 炉温 900 ℃の大気炉内で GA 鋼板を加熱し，種々の加熱時間で GA 鋼板を取出し，直

ちに平板金型を設置したプレス機を用いて挟み込み，急冷して試料を作製した．硬度測

定用の試料を作製する際には，Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度の影響を評価するために，ホ

ットスタンプ加熱時間を 2,3,4,6,15 min とした．圧縮試験用の試料を作製する際には，

めっき層がFe-Zn固溶体の単相組織となる条件の中で，ホットスタンプ加熱時間を4 min
とした．また，Fe-Zn 固溶体の結晶構造を調査する試料を作製する際にも，ホットスタ

ンプ加熱時間を 4 min とした．さらに，第 2 章で述べたようにホットスタンプ加熱過程

でめっき層の表層側に形成する球状の Fe-Zn 固溶体についても結晶構造を調査するた

めに，ホットスタンプ加熱時間 100 sec の試料も作製した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
4.2.2 硬度測定方法 

 ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層を断面から硬度測定するために，樹脂に埋め

込んだ後に機械研磨した試料を準備した．マイクロビッカース装置を用いて，めっき層

断面をめっき表層側から鋼材側に向かって Fe-Zn 固溶体の硬度を押し込み力 25 mN に

て測定した．Fe-Zn 固溶体の単相で構成されるめっき層の厚みは 20 m 以下であり，硬

度を測定する上では非常に薄い．さらに，測定中のドリフトもあり，測定位置を正確に

設定することが困難である．そのため，硬度測定後の試料を Fig. 4-1 に示すように SEM
の反射電子像にて観察し，圧痕の位置から測定位置を特定し，各測定データが Fe-Zn 固

溶体もしくは鋼材のどちらの硬度であるかを判別した． 

C Si Mn B

0.2 0.2 1.3 0.0015

めっき付着量
[g/m2]

めっき中Fe含有量
[mass%]

57.4 11.1

Table 4-1. Chemical composition of steel [mass%]. 

Table 4-2. GA coating properties. 
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4.2.3 マイクロピラー法を用いた圧縮試験方法 

 Fig. 4-2に示すようにFIB加工を用いて数mオーダーの圧縮試験用の試料を作製する

ことで，微小な領域の機械的特性を取得できる利点からマイクロピラー法を用いて，今

回 Fe-Zn 固溶体の圧縮試験により圧縮強度及び圧縮時の変形能について評価した．この

マイクロピラー法を用いた圧縮試験により，Fig. 4-3 に示すような GA めっき層を構成

する Zn-Fe 金属間化合物の種々の結晶相についての圧縮強度及び変形能について報告

されている 1,2)．今回はホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層の断面から，FIB 加工に

て上面が約 2 m×2 m の角柱試料を用いて，平坦なダイヤモンド圧子を用いた圧縮試

験を実施した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. 4-1. Coating morphology after micro Vickers hardness measurement. 

Fig. 4-2. (a) SEM backscattered electron image of z crystallites embedded in Zn. (b) Typical 

SEM secondary image of a FIB-fabricated micropillar for compression tests1). 
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4.2.4  TEM を用いた結晶構造解析 

 ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層断面を Ar イオンミリングにより加工し，Fig. 
4-4 に示すように SEM-EBSD を用いて Fe-Zn 固溶体の結晶粒を観察した．その観察結果

から，透過電子顕微鏡（TEM：Transmission Electron Microscope）を用いて複数の Fe-Zn
固溶体の結晶粒を分析できる領域を決定し，FIB 加工を用いて Fig. 4-5 に示すように

TEM 観察用の試料を作製した．TEM 観察では日本電子製の JEM-200FX 及び

JEM-ARM200F を用いて，Fe-Zn 固溶体の結晶構造を原子スケールで観察した． 
 
 
 
 

Fig. 4-3. Appearance of micropillar specimens and stress-strain curve: 

(a) , (b) 1, (c) 1k, (d) 1p and (e)  phases2). 
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5μm

Fig. 4-4. a) SEM image of coating morphology. 

b) SEM-EBSD image of Fe-Zn solid-solution grains. 

Fig. 4-5. TEM specimen of hot-stamped GA coating after FIB processing. 
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4.3 実験結果 

4.3.1 Fe-Zn 固溶体の硬度 

 ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層である Fe-Zn 固溶体の硬度測定結果を Fig. 
4-6 に，母材の硬度測定結果を Fig. 4-7 に示す．今回の試料の作製条件においては，Fe-Zn
固溶体の硬度及び母材の硬度に及ぼす加熱時間の影響は小さく，Fe-Zn 固溶体の硬度は

およそ 300 Hvであり，マルテンサイト組織である母材の硬度がおよそ 550 Hvであった．

今回の硬度測定では，めっき層厚みが小さいことからマイクロビッカース装置を用いて

押し込み力は 25 mN と小さく，母材の硬度についても同様の条件で測定した．一般的

に，鋼材の硬度をビッカース硬度計で測定する際には押し込み力を 100 N とするが，今

回の試料をこの条件で測定すると 470 Hv 程度の値であった．すなわち，マイクロビッ

カース装置での測定硬度は全体的に高めに出ている可能性があるため，硬度の絶対値よ

りも，Fe-Zn 固溶体の硬度が母材の硬度よりも小さく，およそ半分程度であるといった

ように相対的に捉える必要があると考えられる． 
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Fig. 4-6. Influence of Fe-Zn solid-solution hardness for hot-stamping heating time. 

Fig. 4-7. Influence of substrate hardness for hot-stamping heating time. 
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 また，ホットスタンプ後の GA 鋼板の Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度を SEM-EDS にて測

定した結果を Fig. 4-8 に示す．Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度は，加熱 1～6 min の条件では

大差なく，およそ 35～40 mass%であったものの，加熱 15min の条件ではおよそ 25 mass%
であった．Fig. 4-6 から Fe-Zn 固溶体の硬度は，今回の加熱条件では大差なかったこと

から，Zn 濃度 25～40 mass%程度の範囲では Fe-Zn 固溶体の硬度に及ぼす Fe-Zn 固溶体

中の Zn 濃度の影響がほとんどないことが判明した．これは GA 鋼板をホットスタンプ

する際に実用範囲内においてホットスタンプ後のめっき層硬度に影響がないことを意

味している．  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
4.3.2 Fe-Zn 固溶体の圧縮特性 

 ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層である Fe-Zn 固溶体の圧縮試験時の応力ひず

み線図を Fig. 4-9 に，母材の圧縮試験時の強度－歪曲線を Fig. 4-10 に示す．Fig. 4-9 か

ら Fe-Zn 固溶体は塑性変形能を示すことが判明した．Fe-Zn 固溶体の降伏応力は約 800 
MPa であり，ひずみ量は約 9%まで変形可能であった．また，母材の降伏応力は約 1600 
MPa であることが分かり，Fe-Zn 固溶体の降伏応力は母材の降伏応力のおよそ半分であ

ることが明らかとなった．この結果は 4.3.1 で示した硬度測定結果とも対応が取れてい

ると考えられる． 
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Fig. 4-8. Influence of Zn concentration of Fe-Zn solid-solution  

for hot-stamping heating time. 
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 圧縮試験前後の Fe-Zn 固溶体の試料を観察した結果を Fig. 4.11 に示す．この結果から

圧縮試験によってピラーが変形した様子が観察できる．さらに圧縮試験後の試料にでき

たすべり線を観察した結果を Fig. 4.12 に示す．この観察結果からステレオ解析により，

すべり方向は[111]であることが決定できた．また，すべり面については決定できず，頻

繁な交差すべりが観察された． 

Fig. 4-9. Stress-strain curve of Fe-Zn solid-solution. 

Fig. 4-10. Stress-strain curve of substrate of hot-stamped GA. 
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 以上の結果から，ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層を構成する Fe-Zn 固溶体は，

Zn が固溶していることから純 Fe のフェライトと比較すると，降伏応力は増大すること

が判明した．また，Zn が固溶しているものの純 Fe のフェライトと同様に bcc 金属のす

べり変形の特徴を有しており，塑性変形能を示したと考えられる．そのため，GA 鋼板

をホットスタンプして自動車用部材を製造した後に，新たに加工を加えても Fe-Zn 固溶

体で構成されためっき層が変形に耐えうる可能性があることが示された．  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 4-11. Appearance of micropillar specimen before and after compression test. 

Fig. 4-12. SEM image of single-crystalline micropillar of Fe-Zn solid-solution. 
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4.3.3  Fe-Zn 固溶体の結晶構造解析 

4.3.3.1 完全固溶体化後の Fe-Zn 固溶体 

 GA 鋼板を 900 ℃で 4 min 加熱した後にホットスタンプし，めっき層を Fe-Zn 固溶体

の単相組織とした Fig. 4-5 に示した試料を，日本電子製の JEM-200FX を用いて観察し

た回折斑点を Fig. 4.13 及び Fig. 4-14 に示す． 
 Fig. 4.13 はめっき層の表層側に位置する Fe-Zn 固溶体粒に関して，[001]及び[011]方位

から観察した回折斑点である．[001] 方位からは BCC に起因する基本反射のみが観察

されているのに対して，[011]方位からは特異な斑点が観察された．この特異な回折斑点

は，その周期性から表面酸化物の可能性もあるが，更に詳細な解析が必要と判断した．

Fig. 4.14 はめっき層の鋼材側に位置する（鋼材に接する）Fe-Zn 固溶体粒に関して，[111]
及び[011]方位から観察した回折斑点である．[111]方位からは BCC に起因する基本反射

のみが観察されているのに対して，[011]方位からは特異な高次回折斑点が観察された．

この特異な高次回折斑点は，基本反射の 3 倍周期を有することから相に類似した結晶

構造が内在されている可能性，すなわち，結晶構（原子配列）に特異性がある可能性あ

ると考えられた． 
 そこで，原子分解能分析電子顕微鏡である日本電子製の JEM-ARM200F を用いて更に

詳細に観察した．また，FIB 加工時に表面酸化した可能性があるため，同一のホットス

タンプ後の GA 鋼板を用いて Fig. 4.15 に示すように改めて試料を作製して TEM 観察に

用いた．この試料を用いて鋼材との界面で生成した Fe-Zn 固溶体粒を明視野観察すると，

Fig. 4-16 に示すように Fe-Zn 固溶体の結晶粒内に幅 0.1 m 程度の筋が存在することが

判明した．この筋を含むめっき層の鋼材側に位置する（鋼材に接する）Fe-Zn 固溶体粒

に関して，[111]及び[011]方位から観察した回折斑点を Fig. 4-17 に示す．Fig. 4-15 と同

様に，[011]方位からは基本反射の 3 倍周期を有する回折斑点が観察された．この筋をよ

り詳細に観察するために倍率 2000 万倍で原子配列を暗視野像で観察した結果を Fig. 
4-18 に示す．この筋の箇所では原子配列が並びかわっており，双晶変形が形成している

ことが明らかとなった．[011]方位からの観察において，TWIN の反射及び 3 倍周期の反

射で観察した暗視野像を Fig. 4-19 に示す．TWIN の反射は幅 0.1 m 程度であり，観察

される位置も Fig. 4-16 において筋が観察された箇所と対応していた．また，3 倍周期の

反射は双晶境界で観察されており，双晶境界における積層の乱れにより観察されていた

と考えられ，Zn-Fe 金属間化合物である相は生成していないことが明らかとなった． 
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Fig. 4-13. SAD patterns taken along [001] and [011] direction  

of Fe-Zn solid-solution grain formed at the surface side. 
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Fig. 4-14. SAD patterns taken along [111] and [011] direction  

of Fe-Zn solid-solution grain formed at the substrate side. 
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Fig. 4-15. Specimen for high-resolution TEM analysis. 

Fig. 4-16. Bright-field TEM image of hot-stamped GA coating. 
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Fig. 4-17. SAD patterns taken along [111] and [011] direction  

of Fe-Zn solid-solution grain formed at the substrate side. 
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Fig. 4-18. STEM-HAADF image of the boundary of bond  

of Fe-Zn solid-solution formed at the substrate side. 
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Fig. 4-19. Bright-field TEM image Fe-Zn solid-solution formed at the substrate side. 

a) restricted field of TWIN view, b) restricted field of triple-cyclic view. 
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4.3.3.2 形成初期の Fe-Zn 固溶体 

 GA 鋼板を 900 ℃で 100 sec 加熱した後にホットスタンプし，Fig. 4-20 に示すように

めっき層の下層が Fe-Zn 固溶体であり，上層が球状の Fe-Zn 固溶体及び相で構成され

る二層構造である試料を日本電子製の JEM-ARM200F を用いて観察した．Fig. 4-21 に上

層に位置する球状の Fe-Zn 固溶体及び下層に位置する鋼材との界面に形成した Fe-Zn 固

溶体をそれぞれ明視野像にて TEM 観察した結果を示す．4.3.3.1 にて双晶の形成による

筋は下層の Fe-Zn 固溶体の粒内では観察されるものの，上層の Fe-Zn 固溶体の粒内には

観察されなかった． 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 4-20. TEM specimen of hot-stamped GA coating for 100 sec heating. 
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Fig. 4-21. Bright-field TEM image of hot-stamped GA coating for 100 sec heating. 
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4.4 考察 

 GA 鋼板をホットスタンプに用いた際に，ホットスタンプ後のめっき組織を構成する

Fe-Zn 固溶体の中で母材である鋼材と接する結晶粒の粒内に双晶が形成していることを

明らかとしたが，この双晶の形成メカニズムについて以下に考察する． 
 双晶はフェライトなどの bcc金属をFig. 4-22に示されるような低温で高速に変形する

ことで形成すると理解されている 3)．今回，双晶の形成が確認された Fe-Zn 固溶体とは，

Zn が固溶したフェライトのことであり，上述したように結晶構造は bcc である．また，

通常の自動車部材を製造する際にはプレス加工をする際に部品の形状や位置によって

は高速に変形される可能性はある．しかしながら，今回調査した試料はホットスタンプ

時の熱履歴を模擬するために，平板金型で挟み込むことで急冷しているものの，曲げ等

の加工はしていない．それにも関わらす，双晶が変形していたことから，冷却に伴った

めっき層である Fe-Zn 固溶体と母材である鋼材との熱収縮量差に着目した． 
 Fe 及び Zn の線膨張率をそれぞれ Table 4-3 及び Table 4-4 に示す 4)．ホットスタンプ

加熱温度は 900 ℃であったが，Fe の線膨張係数は 800 ℃までの値しかなく，それらの

値を参考に Fe の 900 ℃までの線膨張率を 14.6 [10-6/K]と仮定した．また，Zn は 420 ℃
以上では溶融するために，線膨張率の値も 400 ℃までと低温の値しかないが，高温に

なるに従って一定値に漸近していることから， Zn の 900 ℃までの線膨張率を 35 
[10-6/K]と仮定した．これらから Fe と比較して Zn の線膨張率が大きい，すなわち，Zn
の方が加熱や冷却による体積変化が大きいことが分かる．組成比に応じて線膨張率が決

定すると仮定すると， Fe が 70 mass%，Zn が 30 mass%の Fe-Zn 固溶体の組成を 900 ℃
までの線膨張率は 20.7 [10-6/K]と試算される．これらの線膨張率の値を基にすると，例

えば 900 ℃で 100 m の鋼材と Fe-Zn 固溶体を 25 ℃まで冷却した際の熱収縮量はそれ

ぞれ 1.3 m 及び 1.8 m となる．すなわち，Zn を含むめっき層である Fe-Zn 固溶体の方

が，母材である鋼材に対して組成の違いから 100 m 当たり 0.5 m 多く収縮すると考え

られる．更に，ホットスタンプによる急冷時に鋼材はオーステナイトからマルテンサイ

ト変態することで膨張する．この変態膨張の値については，鋼材中の C 量や冷却速度

によっても異なるとされているが，今回使用した鋼材においては 0.6 %相当に当たると

考えられる 5)． 
 以上から，Fig. 4-23 に示すように，組成による収縮量差及び変態膨張量を合わせると，

Fe-Zn 固溶体は鋼材に対して冷却時に 1.1 %多く収縮することが分かる．第 2 章でも述

べたように，加熱過程でめっき層は溶融することもあり，900 ℃の状態において Fe-Zn
固溶体と鋼材とには応力もかからず一体となっていることが想定される．その状態から

室温まで急冷されることで，めっき層である Fe-Zn 固溶体は鋼材よりも多く収縮するた

めに，めっき層中に引張応力が付与されることが想定される．特に，めっき層の中でも

界面側には高い応力が付与されることが推定され，TEM 観察により鋼材と接した Fe-Zn
固溶体の結晶粒の粒内のみに双晶が観察されたことと対応が取れる．また，鋼材の変態
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膨張はマルテンサイト変態開始温度からマルテンサイト変態終了温度の間に生じるも

のであり，今回使用した鋼材では 400 ℃以下の温度域で生じたものである．このよう

な低温域で Fe-Zn 固溶体中に引張応力が付与されたことも双晶が形成した一因である

と考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Temperature
t [℃]

coefficient of linear expansion
[10-6/K]  20～ t ℃

100 12.2

200 12.9

400 13.8

600 14.5

800 14.6

Temperature
t [℃]

coefficient of linear expansion
[10-6/K] 20～ t ℃

100 31

200 33

300 34

Table 4-3. Coefficient of Linear expansion of Fe4). 

Table 4-4. Coefficient of Linear expansion of Zn4). 

Fig. 4-22.Relationship between deformation style  

and deformation temperature, rate of strain3). 
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Fe-Zn Solid-Solution（ferrite）
900℃

Substrate（austenite）

25℃
Fe-Zn Solid-Solution（ferrite）

Substrate（martensite）

①Thermal shrinking 1.8%

①Thermal shrinking  1.3%①0.5%

②Transformation expansion  0.6%

Difference in amount of shrinking 1.1%

Fig. 4-23. Difference in the amount of contraction during cooling  

between Fe-Zn solid-solution and substrate. 



84 
 

4.5 結言 

 GA 鋼板をホットスタンプに用いた際にめっき層として形成する Fe-Zn 固溶体の械特

性及び結晶構造を調査し，以下の結果を得た． 
・Fe-Zn 固溶体の硬度は鋼材の硬度のおよそ半分であり，Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度

25～40 mass%の間では硬度に有意差はなかった．そのため，実用的な加熱条件に

おいて形成する Fe-Zn 固溶体の硬度は 300 Hv 程度である． 
・圧縮試験により Fe-Zn 固溶体は塑性変形能を有することが判明し，その降伏応力

は約 800 MPa，変形可能なひずみ量は約 9%であった．また，すべり方向は[111]で
あり，すべり面については複雑な交差すべりをしており判別できなかった． 

・Fe-Zn 固溶体の中でも鋼材に接する結晶粒で，TEM により bcc 基本反射に加えて，

高次の回折斑点が観察された．この回折斑点は基本反射の 3 倍周期を有することか

ら相に類似した結晶構造が内在されている可能もあったものの，原子配列を観察

することで双晶の形成及び双晶境界における積層の乱れに起因することが明らか

となった． 
・この双晶は Fe-Zn 固溶体と鋼材の冷却時の収縮量差に起因して，特に低温域で

Fe-Zn 固溶体中に引張応力が付与されることで形成したと推定される． 
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第 5 章 焼戻しによるめっき構造の変化及び耐食性への影響 

5.1 諸言 

 ホットスタンプ技術の適用拡大に伴って，ホットスタンプを用いた自動車部材の性能

向上を目的とした種々の取り組みがなされている．例えば，ホットスタンプの特徴を活

かして，高強度化を目指した材料開発がある 1-3)．その一方で，衝突時のエネルギー吸

収性能を向上する観点から，ホットスタンプ成形体の一部分を低強度とする技術（以下，

部分軟質化技術）が報告されている 4-6)．その方法としては，焼入れされにくい材料や

焼入れ後の強度が低い材料を事前に溶接したブランク（TWB：Tailored Weld Blank））を

活用する方法 7,8)や，部分的にホットスタンプ加熱温度を抑制することで（加熱制御）9)，

もしくは部分的に冷却速度を落とすことで（冷却制御）5,10-12)，焼入れさせずに軟化領

域を造り出す方法が提案されている．これらの方法に加えて，ホットスタンプ後の成形

体を部分的に焼戻す方法も報告されている 6,13,14)．これら部分軟質化技術は，Fig. 5-1 に

示したセンターピーラーと呼ばれる骨格部材への適用を検討した事例が多い．センター

ピラーとは，自動車体を側面側から見た場合に前部と後部座席を隔てるように中央にあ

る柱である．このセンターピラーの上部は通常のホットスタンプ材と同様に高強度とし

て，衝突時に変形を抑制することで乗車空間を守る．一方で，センターピラーの下部を

軟質化することで，衝突時に変形させてエネルギー吸収特性を向上するという設計思想

である． 
 上述したような部分軟質化技術は，これまで主に材料の焼入れ性や機械特性，成形さ

れた部材の衝突特性の観点から研究開発が進められており，めっき層構造に着目した報

告はほとんどない．Fig. 5-1 に上述した部分軟質化技術を実施するタイミングを整理し

たが，部分焼戻しはホットスタンプ後にさらに熱処理を加える技術である．第 2 章で

GA 鋼板をホットスタンプ加熱によりめっき層は最終的に Fe-Zn 固溶体の単相組織で構

成されることを示したが，焼戻しによってめっき層構造が更に変化する可能性が考えら

れる．そこで，本章ではホットスタンプ後の GA 鋼板を焼戻すことによる，めっき構造

の変化，さらに耐食性への影響を明らかにすることを目的とした．  
 
 
 
 
 
 
 
 

  

Center Pillar

Soft Zone

＞1500MPa
Method Process

Tailored Weld Blank Before HS
Control of Heating

During HS
Control of Cooling
Partial Tempering After HS

Fig. 5-1. Example of automobile component and method of partial softening. 
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5.2 実験方法 

5.2.1 試料の作製方法 

 Table 5-1 に示す化学成分のインゴットを真空溶解で 30 kg インゴットを作製し，鍛造，

熱間圧延，研削，冷間圧延工程を経て，厚み 1.6 mm の冷延鋼板とした．この冷延鋼板

をめっき原板として，溶融めっきシミュレータを用いて，焼鈍および溶融めっき工程を

経て，溶融亜鉛めっき鋼板を作製した．その後，この溶融亜鉛めっき鋼板を大気炉中で

加熱することで GA 鋼板を作製した．この GA 鋼板のめっき付着量とめっき中 Fe 含有

量を Table 5-2 に示す． 
 炉温を 900℃に設定した大気炉内で GA 鋼板を 4 分間（一部試料では 6 分間）加熱

した後に，炉内から取り出して直ちに平板金型を用いてプレスして急冷した試料（以下，

ホットスタンプ GA 鋼板）を作製した．その後，炉温を 400 ℃から 600 ℃に設定した

大気炉内でホットスタンプ GA 鋼板を 5 分間（一部試料では 3 分間）加熱した後に，

炉内から取り出して直ちに平板金型を用いてプレスして急冷した試料（以下，焼戻しホ

ットスタンプ GA 鋼板）を作製した．Fig. 5-2 に焼戻しホットスタンプ GA 鋼板を作製

する際の鋼板のヒートパターンの概要を示す． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

めっき付着量
[g/m2]

めっき中Fe含有量
[mass%]

53.3 9.0

C Si Mn B

0.2 0.2 1.3 0.0015

Fig. 5-2. Heat pattern of GA during hot-stamping heating. and tempering heating 

Table 5-1. Chemical composition of steel [mass%]. 

Table 5-2. GA coating properties. 

Time [min]

Te
m

pe
ra

tu
re

[℃
]

4min
（6min）

Heating
（air furnace）

900

Cooling
（flat press）

RT
5min

（3min）

Hot-stamping Tempering

400～600℃

Heating
（air furnace）

Cooling
（flat press）
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5.2.2 めっき層構造の分析方法 

 めっき相の同定は，Co-K線を用いた X 線回折（XRD： X-Ray Diffraction）で独立し

て検知できる相（(633) (552) (721)面，2=93.5～94.5 °）及び Fe-Zn 固溶体の回折ピー

クを用いた．Fe-Zn 固溶体については-Fe の(211)面である 2=99.7 °に由来した回折ピ

ークを用いた．Fe-Zn 固溶体は Fe と比較して原子半径の大きい Zn が-Fe 中に固溶した

ものであり，その格子間隔は-Fe と比較して広がっているため，Fe-Zn 固溶体の Zn 濃

度（以下，Zn 固溶量）に応じて回折ピークは低角側にシフトした位置に検出される 15,16)．

めっき組織は，走査型電子顕微鏡（SEM： Scanning Electron Microscope）を用いて，

相と Fe-Zn 固溶体を区別するために，めっき層断面をナイタールでエッチングした後に

観察した． 
 
5.2.3 耐食性評価方法 

 試料を自動車用りん酸亜鉛処理し，膜厚 15 m のカチオン電着塗装を施し，表面の塗

膜にカッターでクロス状の疵（クロスカット）を入れ，自動車技術会規格：JASOM610
に定めた複合腐食試験（CCT）を 180 サイクル（60 日）まで実施した．JASO 法 CCT
では，35 ℃で 2 時間 NaCl 濃度 5 mass%の塩水を噴霧し，その後，60 ℃で 4 時間乾

燥し，最後に 50 ℃で 2 時間湿潤させる，計 8 時間の行程が 1 サイクルとして定めら

れている．CCT 180 サイクル終了後の試料のクロスカット部からの塗装膨れ幅（片側）

の最大値と，塗膜及び錆等の腐食生成物を溶解除去した後の試料の板厚方向への腐食深

さの最大値で耐食性を評価した．さらに，腐食の進行状況を調査するために，CCT180
サイクル終了後の試料の一部は，めっき層の腐食状況を観察するために，錆等の腐食生

成物が脱落しないように樹脂で表面を保護した後に，試料を切断して樹脂に埋め込んだ

後に，鏡面となるまで機械研磨してからカーボン蒸着したものを SEM 観察した． 
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5.3 実験結果 

5.3.1 焼戻し温度の影響 

 ホットスタンプ GA 鋼板及び 400 ℃から 600 ℃で 5 分間焼戻したホットスタンプ

GA 鋼板の XRD 測定結果から，めっき層中の相の回折ピーク（2=93.5～94.5 °）及び

Fe-Zn固溶体の回折ピーク（2=99.7 °に由来し低角側にシフト）を検出した結果をFig.5-3
に示す． 
 Fig. 5-3 a)のホットスタンプ GA 鋼板は，鋼板母材に由来する(3)の-Fe の回折ピーク

以外では 2=97.5 °付近にある(2)の Fe-Zn 固溶体の回折ピークのみであり，相は存在し

ていなかった．また，Fig. 5-1 b)の 400 ℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板でも，ホ

ットスタンプ GA 鋼板と XRD プロファイルに大差なく，焼戻しによってめっき相の構

成が変化しなかったことが分かる．その一方で，Fig. 5-1 c)の 500 ℃での焼戻しホット

スタンプ GA 鋼板では，(1)相の回折ピークが新たに検知され，さらに(2)Fe-Zn 固溶体

の回折ピークが 2=98.5 °付近にあり，ホットスタンプ GA 鋼板の時点から 1 °程度高角

側にシフトした．Fig. 5-1 (d)の 600 ℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板でも，500 ℃
での焼戻しと同様に，(1)相の回折ピークが検知され，(2)Fe-Zn 固溶体の回折ピークは

2=98.5 °付近までシフトしていた．Fe-Zn 固溶体の回折ピークの高角側へのシフトは Zn
固溶量の低下を意味する．すなわち，ホットスタンプ GA 鋼板を 500 ℃及び 600 ℃で

5 分間焼戻すことで，めっき層を構成する元々の Fe-Zn 固溶体が，相と Zn 固溶量の

少ない Fe-Zn 固溶体に相変化することが明らかになった． 
 ホットスタンプ GA 鋼板及び 400 ℃から 600 ℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板

のめっき層断面をナイタールエッチング後に観察した SEM 像を Fig. 5-4 に示す． 
 第 2 章にて，ホットスタンプ GA 鋼板のめっき組織は Fe-Zn 固溶体の粗大粒で構成さ

れていることを述べているが，本章でのホットスタンプ GA 鋼板も概ね同様の入熱量を

与えており，Fig. 5-4 a)でも Fe-Zn 固溶体の粗大粒組織となっていた．また，Fig. 5-4 b)
の 400 ℃での焼戻しホットスタンプGA鋼板も同様にFe-Zn固溶体の粗大粒組織が観察

され，焼戻しによるめっき組織の変化しなかった．その一方で，Fig. 5-4 c)の 500 ℃で

の焼戻しホットスタンプ GA 鋼板と，Fig. 5-4 d)の 600 ℃での焼戻しホットスタンプ GA
鋼板ではめっき組織が変化しており，めっき層の中でも鋼板側で明瞭であるが，ラメラ

組織となっていたことが確認できる．Fig. 5-3 の XRD の結果から，このラメラ組織は

相とZn固溶量の少ないFe-Zn固溶体が交互に層状になって構成していると考えられる． 
 以上の結果から，500 ℃から 600 ℃の温度域での焼戻しにより，ホットスタンプ GA
鋼板のめっき層を構成する Fe-Zn 固溶体が，相と Zn 固溶量の少ない Fe-Zn 固溶体に相

変化し，それらがラメラ組織を構成していることを明らかにした． 
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a) Hot-stamped GA (900℃×4min) b) Tempered at 400℃ for 5min

c) Tempered at 500℃ for 5min d) Tempered at 600℃ for 5min

(1)  phase, (2) Fe-Zn Solid-Solution, (3) -Fe(Substrate)
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Fig. 5-4. Coating morphology of a) Hot-stamped GA, b)Hot-stamped GA tempered at 

400 ℃, c) tempered at 500 ℃ and d) tempered at 600 ℃. 

 

Fig. 5-3. XRD patterns of a) Hot-stamped GA, b)Hot-stamped GA tempered at 400 ℃ 

c) tempered at 500 ℃ and d) at 600 ℃. 
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5.3.2 焼戻し時間の影響 

 500℃での焼戻しにおいて，加熱時間を 5 分間から 3 分間に短縮した焼戻しホットス

タンプ GA 鋼板の XRD 測定結果及びめっき層断面の SEM 像を Fig. 5-5 及び Fig. 5-6 に

示す． 
 Fig. 5-5 を Fig. 5-1 c)と比較すると，焼戻し時間を短縮することで，低角側の Zn 固溶

量の多い元々の Fe-Zn 固溶体の回折ピークが残り，焼戻しにより生成する高角側にシフ

トした Zn 固溶量の少ない Fe-Zn 固溶体の回折ピーク強度が低下していた．また，Fig. 5-6
に示すようにめっきの表層側ではラメラ組織が形成しているものの，鋼板側ではめっき

層厚みのおよそ半分が Fe-Zn 固溶体の単相組織として残存していた． 
 以上の結果から，焼戻し前の元々の Fe-Zn 固溶体から相と Zn 固溶量の少ない Fe-Zn
固溶体への相変化は，めっき表層側から鋼材側に向かって進行することが明らかとなっ

た． 
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Fig. 5-6. Coating morphology of Hot-stamped GA tempered at 500 ℃ for 3 min. 

Fig. 5-5. XRD pattern of Hot-stamped GA tempered at 500 ℃ for 3 min. 



92 
 

5.3.3 Fe-Zn 固溶体中の初期 Zn 濃度の影響 

 ホットスタンプ加熱を 900 ℃で 4 分間から 6 分間に延長したホットスタンプ GA 鋼

板及び更に 500 ℃で 5 分間加熱した焼戻しホットスタンプ GA鋼板のXRD測定結果及

びめっき層断面の SEM 像を Fig. 5-7 及び Fig. 5-8 に示す．さらに，Fig. 5-9 に Fig. 5-8 b)
と同一視野において，めっき層を高倍率で観察した SEM 像を示す． 
 Fig. 5-7 a)を Fig. 5-3 a)と比較すると，Fe-Zn 固溶体の回折ピークが低角側に検知され

ており，ホットスタンプ加熱時間の延長により焼戻し前の初期の Fe-Zn 固溶体中の Zn
濃度が低下していた．Fig. 5-7 b)を Fig. 5-3 c)と比較すると，焼戻し前の Fe-Zn 固溶体の

Zn 濃度が低下することで，低角側の Zn 固溶量の多い元々の Fe-Zn 固溶体の回折ピーク

が残り，焼戻しにより生成する高角側にシフトした Zn 固溶量の少ない Fe-Zn 固溶体の

回折ピーク強度が低下していた．また，Fig. 5-8 b)に示すようにめっきの表層側ではラ

メラ組織が形成しているものの，鋼板側ではめっき層厚みのおよそ半分が Fe-Zn 固溶体

の単相組織として残存していた．さらに，Fig. 5-9 から，元々の Fe-Zn 固溶体の結晶粒

界から伸びている様子が観察された． 
 以上の結果から，Fe-Zn 固溶体中の初期の Zn 濃度が低下することで，焼戻し前の元々

の Fe-Zn固溶体から相とZn固溶量の少ない Fe-Zn固溶体への相変化が抑制されること

が判明した． 
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Fig. 5-7. XRD patterns of a) Hot-stamped GA heated at 900 ℃ for 6 min  

and b) Hot-stamped GA tempered at 500 ℃ for 5 min. 
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Fig. 5-9. Magnified figure about coating morphology of  

Hot-stamped GA tempered at 500 ℃ for 5 min 

Fig. 5-8. Coating morphology of a) Hot-stamped GA heated at 900 ℃ for 6 min  

and b) Hot-stamped GA tempered at 500 ℃ for 5 min. 
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5.3.4 耐食性評価 

 耐食性に及ぼす焼戻しによる上述しためっき組織の変化の影響を評価するために，ホ

ットスタンプ GA 鋼板及び焼戻しホットスタンプ GA 鋼板に対して JASOM610 に定め

た複合腐食試験（CCT）を 180 サイクル（60 日間）した．Fig. 5-10 に耐食性試験後のサ

ンプル外観を示す． 
 Fig. 5-10 a)のホットスタンプ GA 鋼板のと比較して，Fig. 5-10 b)の 400℃での焼戻しホ

ットスタンプ GA 鋼板では腐食外観に大差ない一方で，Fig. 5-10 c)の 600℃での焼戻し

ホットスタンプ GA 鋼板はクロスカット部からの塗装膨れが抑制されていた．Fig. 5-11
に各サンプルのクロスカット部からの片側最大塗装膨れ幅を測定した結果を示すが，

600℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板で塗装膨れが抑制していることが分かる．さ

らに，Fig. 5-12 に板厚方向への腐食深さを測定した結果を示すが，600℃での焼戻しホ

ットスタンプ GA 鋼板では腐食深さが抑制されていた．これらの結果から，ラメラ組織

の形成により塗装後耐食性が向上することが示された． 
 400℃及び 600℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板の複合腐食試験後の腐食先端部

を断面観察した結果を Fig. 5-13 に示す．ホットスタンプ GA 鋼板と同様に Fe-Zn 固溶体

の単相組織でめっきが構成されている 400℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板では，

めっきが一様に腐食されていた．それに対して，相と Zn 固溶量の少ない Fe-Zn 固溶

体のラメラ組織でめっきが構成されている 600℃での焼戻しホットスタンプ GA 鋼板で

は，ラメラ組織を構成する二相の内で片側の相のみが優先的に腐食している様子が観察

された． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  

Fig. 5-10. Appearance of specimens after 60days of CCT (JASO M610)  
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Fig. 5-11. Blister width after 60days of CCT(JASO M610). 

Fig. 5-12. Corrosion depth after 60days of CCT(JASO M610). 
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Fig. 5-13. Observation of corroded coatings after 60days of CCT(JASO M610). 
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5.4 考察 

5.4.1 ラメラ組織の形成メカニズム 

 GA ホットスタンプ鋼板の Fe-Zn 固溶体の焼戻しによるめっき組織の変化を Fig. 5-11
に示す Fe-Zn 二元状態図を用いて考察する．第 2 章にて，ホットスタンプ GA 鋼板のめ

っきがホットスタンプ加熱時点で Fig. 5-11 A に示す Zn 濃度約 35 mass%の Fe-Zn 固溶体

の単相組織となっており，そこから Fig. 5-11 B に示す室温まで急冷することでその組織

が凍結されることを報告した．しかしながら，Fe-Zn 二元系状態図から室温において上

述した Fe-Zn 固溶体は熱力学的に安定ではなく，より Zn 固溶量が低い Fe-Zn 固溶体(Fig. 
5-11 C1)と相(Fig. 5-11 C2)の二相が安定である．すなわち，ホットスタンプ GA 鋼板の

めっきは Zn が過飽和に固溶した Fe-Zn 固溶体(以下,Fe-Zn 過飽和固溶体)にて構成され

ている．そのため，500 から 600℃の温度域での焼戻しにより，Fe-Zn 過飽和固溶体か

ら熱力学的に安定である Zn 固溶量の少ない Fe-Zn 固溶体(Fig. 5-11 D1)と相(Fig. 5-11 
D2)に二相分離したと推定される．この二相分離の駆動力は，Fig. 5-11 E に示す Fe-Zn
固溶体単相域と Fe-Zn 固溶体/相の二相域との臨界温度よりも低い温度域で発生し，低

温になるに従って増大する．その一方で，二相分離が生じるためには Fe 及び Zn の拡散

が重要となるが，一般的に拡散速度は高温になるに従って大きくなり，今回の試験条件

であった 3 分間から 5 分間という焼戻し時間において Fe が十分に自己拡散する温度は

500℃以上とされている 17)．これらの二相分離の駆動力と，Fe 及び Zn の拡散速度の観

点から，今回の試験条件において 500 ℃から 600 ℃の温度域での焼戻しによって二相

分離が観察されたと理解できる． 
 この二相分離によりめっきがラメラ組織となることが観察されており，焼戻し前の初

期の Fe-Zn 固溶体の粒界を起点として，めっき表面側から鋼材側に向かって成長してい

た．このような金属組織は，過飽和固溶体からの不連続析出に代表されるものである 18)．

焼戻し前の初期の Fe-Zn 固溶体は，ホットスタンプ加熱時にめっき中の Zn と鋼材中の

Fe が相互に拡散することで生成するため，表層側から鋼材側に向かってめっき中の Zn
濃度は低くなる．例えば，Fe-Zn 固溶体の Zn 濃度が 35mass%から 20mass%まで低下す

ると(Fig. 5-11 A’,B’)，二相分離の駆動力が生じる臨界温度は Fig. 5-11 E から Fig. 5-11 E’
まで低温側にシフトする．これは同温度で焼戻した際には，二相分離の駆動力が減少す

ることを意味しており，Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度が低いめっき鋼材側にいくに従って

二相分離しにくいことを示している．そのため，二相分離により形成するラメラ組織は

めっき表層側から鋼材側に向かって成長し，Fig. 5-4 のように焼戻し時間を短縮した場

合には初期の Fe-Zn 固溶体の単相組織が鋼材界面近傍で残存したと考えられる．同様に，

ホットスタンプ加熱時間を延ばした場合にも初期の Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度が低下し

(Fig. 5-11 A’)，めっき層全体において二相分離の駆動力が低下するため，Fig. 5-5 及び

Fig. 5-6 で示したようにラメラ組織の形成が抑制されたと理解できる． 
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5.4.2 ラメラ組織の形成と耐食性の関係 

 ホットスタンプ GA 鋼板の焼戻しによるめっき組織の変化によって耐食性に影響を

及ぼすことを Fig. 5-8 及び Fig. 5-9 にて示したが，その原因を以下に考察する．GA 鋼板

に代表される Zn めっき鋼板では，鋼材の Fe と比較して卑な金属である Zn がめっきと

して鋼材に近接することで，それらが同時に腐食環境下にさらされた際に優先的に Zn
めっきが腐食して，すなわち，犠牲防食作用が働くことで鋼材の腐食が抑制されること

が知られている 19,20)．さらに，Zn めっきが腐食して生成する堆積物(以下，腐食生成物)
は腐食因子の侵入を抑制する等の効果により腐食の進行を妨げることも報告されてい

る 19,20)．Fig. 5-10 に示した腐食先端部の観察においても，ホットスタンプ GA 鋼板の

Fe-Zn 固溶体の単相組織ではめっき層が一様に腐食していたのに対して，600℃の焼戻

しホットスタンプ GA 鋼板の相と Zn 固溶量の少ないラメラ組織では片側の相が優先

的に腐食することが明らかとなった． 600℃の焼戻しホットスタンプ GA 鋼板の相と

Fe-Zn 固溶体の Zn 濃度は実測できていないものの，5.4.1 に述べたメカニズムにて形成

していると考えられるため，600℃での焼戻しの場合それぞれ 70 mass%と 15 mass%程

度であると推定される．このことから，GA ホットスタンプ鋼板や 400℃以下の低温で

の焼戻し GA ホットスタンプ鋼板の Fe-Zn 固溶体のみのめっき組織よりも，500 ℃から

600 ℃の温度域での焼戻しで Fe に比べて卑な Zn の濃度が高い相が形成したことによ

り，Fe-Zn 固溶体に対して優先的に腐食して Zn の腐食生成物が形成することで耐食性

が向上したと示唆される．  

Fig. 5-14. Mechanism of lamellar structure formation on Fe-Zn binary-phase diagram. 
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5.5 結言 

 ホットスタンプ GA 鋼板を焼戻した際のめっき構造の変化及び耐食性への影響を調

査し以下の知見を得た． 
・500 ℃から 600 ℃の温度域で焼戻した場合には，ホットスタンプ GA 鋼板のめっき

を構成する Fe-Zn 固溶体から，相と Zn 固溶量が低い Fe-Zn 固溶体に二相分離し，

それらはラメラ組織を有することを明らかにした． 
・ラメラ組織の形成は Fe-Zn 過飽和固溶体からの粒界を起点とした不連続析出により

発生すると考えられ，Fe-Zn 固溶体中の Zn 固溶量が少ないと二相分離の駆動力が

低下するため，めっき表層側から鋼材側に向かって形成が進むことが判明した． 
・焼戻しによりラメラ組織が形成することで耐食性が向上する結果が得られたが，こ

れは Zn 濃度が高い相が Fe-Zn 固溶体と隣接して生成することで，犠牲防食作用が

働いたことが寄与したことによる影響と示唆される． 
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第 6 章 結論 

 本研究では，自動車車体部材を高強度化するために用いられているホットスタンプ技

術の中でも，Zn 系めっき鋼板である合金化溶融亜鉛めっき鋼板（GA 鋼板）を用いたホ

ットスタンプ技術を対象とした．本研究の目的は，ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっ

き層を構成する Fe-Zn 固溶体の形成過程を解明すること，その Fe-Zn 固溶体の機械特性

及び結晶構造という基本特性を明確にすること，さらには焼戻し加熱により Fe-Zn 固溶

体で構成されるめっき層構造を変化させて耐食性を向上する指針を示すことの 3 点で

ある．以下に各章の結論を述べる． 
 
 第 1 章では，自動車業界を取り巻く環境について述べ，自動車用鋼板の高強度化ニー

ズが高まっており，その解決策としてホットスタンプ技術な位置づけにあることを述べ

た．ホットスタンプ技術の優位性および将来性について検討した上で，ホットスタンプ

部材の高耐食化に向けて，本研究以前になされためっき鋼板を用いたホットスタンプ技

術に関する研究内容を整理した．以上の背景を基に，本研究の目的について述べた． 
 
 第 2 章では，ホットスタンプ加熱過程の種々の温度で急冷した試料のめっき層構造の

分析，および高温顕微鏡を用いためっき表面形態の加熱中その場観察により，GA 鋼板

のホットスタンプ加熱過程でのめっき層構造の変化を明らかにすることを試みた．その

結果，GA めっきは加熱過程でめっき中の Fe と鋼板中の Fe が相互拡散をしながら，め

っきの溶融を伴ってより Fe 濃度が高い1相，相，Fe-Zn 固溶体へと複数の相変化を経

て，最終的に Fe-Zn 固溶体の単相組織となることを明らかとした．これらの相変化の過

程において，1 相および相の包晶温度で，液相 Zn を含む二相分離によりめっき構造

が大きく変化することを示し，LME の原因となる液相 Zn は相の包晶温度で生成する

ことも明らかとした．そして，これらの相変化を伴うめっき構造の変化は Fe-Zn 二元系

状態図を用いて説明できることを示した． 
 
 第 3 章では，第 2 章で明らかにした加熱時に存在していた液相 Zn は冷却過程で凝固

し，冷却後には相を主体とする Zn-Fe 金属間化合物として検知されるという知見を基

に検討したものである．ホットスタンプ加熱過程の種々の時間で急冷した試料を用いて，

めっき層中の Zn-Fe 金属間化合物の形成量を分析することにより，ホットスタンプ加熱

時の液相 Zn 存在量を同定することを試みた．その結果，測定感度，誤差，定量性，工

数の観点から，1相，相，1相の 3 相のピークを用いた XRD 測定が液相 Zn 存在量を

同定する方法を提案した．また，めっき層構造の変化は，めっき中の Zn と鋼板中の Fe
の相互拡散により進行するため，めっき付着量により拡散距離が決定するために，液相

Znが消失するのに必要な加熱時間は，めっき付着量の 2乗に比例する可能性を示した． 
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 第 4 章では，ホットスタンプ後の GA 鋼板のめっき層を構成する Fe-Zn 固溶体の基本

特性を明らかにすることを試みた．微小硬度測定により Fe-Zn 固溶体の硬度は，鋼材

の硬度のおよそ半分の 300 Hv 程度であり，Fe-Zn 固溶体中の Zn 濃度による有意差は

ないことを示した．マイクロピラー法を用いた圧縮試験により，Fe-Zn 固溶体は塑性変

形能を有することを明らかにして，その降伏応力は約 800 MPa，変形可能なひずみ量は

約 9%であることを示した．これら機械特性が示されたのは，Fe-Zn 固溶体が bcc であ

ることに起因しており，すべり方向は[111]であり，すべり面については複雑な交差すべ

りをしていることと対応が取れた．さらに，原子レベルでの結晶構造解析により，Fe-Zn
固溶体の結晶粒内に双晶が形成していることを明らかにした．この双晶は Fe-Zn 固溶

体と鋼材の冷却時の収縮量差に起因して，特に低温域で Fe-Zn 固溶体中に引張応力が

付与されることで形成したと推定されることを示した． 
 
 第 5 章では，ホットスタンプ後の GA 鋼板を，さらに焼戻した試料のめっき層構造を

分析し，Fe-Zn 固溶体の単相組織からのめっき層構造の変化を明らかにすることを試み

た．Fe-Zn 固溶体と相のラメラ組織にめっき構造が変化することを明らかにし，この

めっき構造の変化に及ぼす焼戻し加熱の温度や時間，更にはホットスタンプ後の GA め

っきを構成する Fe-Zn 固溶体の Zn 濃度の影響を精査した．その結果，500 ℃から 600 ℃
の温度域で焼戻した場合には，ホットスタンプ GA 鋼板のめっきを構成する Fe-Zn 固溶

体から，相と Zn 固溶量が低い Fe-Zn 固溶体に二相分離し，それらはラメラ組織を有

することを明らかにした．ラメラ組織の形成メカニズムは，Fe-Zn 過飽和固溶体からの

粒界を起点とした不連続析出によることを示した．そのため，Fe-Zn 固溶体中の Zn 固

溶量が少ないと二相分離の駆動力が低下するため，めっき表層側から鋼材側に向かって

形成が進むことを示した．このラメラ組織の形成により耐食性が向上することを明らか

にし，Zn 濃度が高い相が Fe-Zn 固溶体と隣接して生成することで，犠牲防食作用が働

いたことが寄与したことによる影響である可能性を提示した． 
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