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Ⅰ. 研究の概要



 

Ⅰ－１. はじめに

積層造形法は，3 次元 CAD データに基づいて一層ずつ積み上げて成形すること

から，設計自由度の高い加工法として注目されている。近年は付加製造法（Additive 

Manufacturing: AM）と呼ばれ，試作のみならず複雑形状部品の多品種少量生産に

も活用され始めている[1]。金属 AM の一種である粉末床溶融結合型のレーザ積層

造形法（PBF-LB）は，金属粉末層にレーザ光を照射して瞬時に溶融・凝固させな

がら構造体を作製する造形法であり，ラティス構造体などの微細形状を精度良く

造形できる特長を有する[2, 3]。

アルミニウム合金粉末を用いた PBF-LB は，その低比重・高熱伝導性を活かし，

軽量化部材や熱交換器などの熱制御部品への応用が期待されている[4, 5]。これま

での研究では，Al-10mass%Si-0.4mass%Mg（ISO：AlSi10Mg，JIS：ADC3 相当）合

金などの鋳造用 Al-Si 系合金粉末を用いた PBF-LB造形体において，相対密度 99.5%

以上の高密度体が得られている[6-11]。また，Al-Si 系合金の造形体は，レーザ照

射による急冷凝固の影響を受けて微細なセル状デンドライト組織を呈し，それに

起因して優れた機械的性質を示すことが明らかになっている[9-11]。最近では，Al-

Mg-Sc-Zr 合金（Scalmalloy®）[12-14]や Al-Cu-Ti-B 合金（A20XTM）[15, 16]などの

析出強化型の積層造形用アルミニウム合金が注目されている。Al-Mg-Sc-Zr 合金や

Al-Cu-Ti-B 合金の PBF-LB 造形体は時効熱処理により硬度が顕著に上昇し，時効

後の造形体は優れた常温強度を示す。しかしながら，これらの Al-Si 系合金や析出

強化型アルミニウム合金から成る造形体の強度は，150 °C 以上の高温域において

大幅に低下することがわかっている[17, 18]。そのため，高温部材への用途拡大に

繋がる素材の耐熱性向上が課題となっている。

本課題研究では，高温部材に適用可能な耐熱アルミニウム合金から成る PBF-

LB 造形体の創製を目指し，レーザ積層造形法の特長を活かした積層造形用耐熱ア

ルミニウム合金を開発することを目的とした。
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Ⅰ－２ アルミニウム－遷移金属系合金粉末を用いたレーザ積層造形の

特徴

著者らの研究グループでは，耐熱性向上のための添加合金元素として遷移金属

に着目している。一般に，遷移金属はアルミニウム中の最大固溶限が低く，かつ高

温まで安定な金属間化合物を形成する[19]。鋳造や粉末冶金等の従来工法によりア

ルミニウム－遷移金属系合金を成形した場合，冷却速度が遅いため粗大な化合物

を形成し，素材の機械的性質（特に延性）は大幅に劣化する[20]。一方，PBF-LB で

は，レーザ照射による急冷凝固のため，極めて速い冷却速度（105～106 K/s）で造

形できる[21, 22]。そのため，アルミニウム－遷移金属系合金に対して PBF-LB に

よる急冷凝固プロセスを適用した場合，非平衡相や溶質を強制固溶した過飽和固

溶体が生成し，造形後の熱処理により高温安定な金属間化合物を微細分散した組

織を形成できる可能性がある。このような着想のもと，アルミニウム－遷移金属系

合金の PBF-LB により，従来の高温強度を大幅に超える耐熱アルミニウム合金か

ら成る造形体を創製できると考えた。

そこで本研究では，アルミニウム－遷移金属系合金を用いた積層造形用耐熱ア

ルミニウム合金粉末を開発し，その PBF-LB 造形技術を確立することを目的とし

た。添加する合金元素は，生成する金属間化合物の高温安定性や合金粉末の製造性

/コストの観点から，汎用の遷移金属である鉄（Fe），マンガン（Mn），クロム（Cr），

およびジルコニウム（Zr）を選択した。はじめに，Al-Fe，Al-Mn，Al-Cr 二元合金

の PBF-LB 造形体を作製し，その時効挙動，金属組織，および高温強度について系

統的に調査することで，各遷移金属による造形体の強化メカニズムの解明に取り

組んだ。得られた知見を基に，熱力学計算を援用しながら積層造形用耐熱アルミニ

ウム合金を設計し，開発合金粉末の造形性および造形体の諸特性を評価すること

で，PBF-LB に適した耐熱アルミニウム合金の創製を試みた。以上のようなアプロ

ーチにより，優れた高温強度を有する耐熱アルミニウム合金から成る PBF-LB 造

形体の実現を目指した。
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Ⅰ－３ 各種遷移金属の添加がアルミニウム合金造形体の組織と

高温強度に与える影響

本章では，遷移金属の添加がアルミニウム合金造形体の組織と高温強度に与え

る影響について明らかにするために，鉄，マンガン，クロムを含む Al-3mass%Fe，

Al-3mass% Mn，Al-3mass% Cr（以下，合金組成は全て mass%で表記する）二元合

金粉末（東洋アルミニウム製 N2 ガスアトマイズ粉）を用いて PBF-LB 造形体を作

製し，時効挙動や組織と高温強度の関係を調査した結果[23]について述べる。

はじめに，レーザ照射条件（出力，走査速度，走査間隔）を変化させて試験片

を造形し，各合金粉末に対して造形体を高密度化するための最適条件を決定した。

造形時の予熱温度は，35 °C とした。本研究における全ての造形には，出力 400 W

級 Yb ファイバーレーザ（スポット径：約 0.08 mm）を搭載した PBF-LB 装置（EOS

製 EOSINT M280）を用いた。図 1 に，レーザ照射条件を変化させて作製した各造

形体の密度と体積エネルギー密度の関係を示す。 体積エネルギー密度 Ed [J/mm3]

は，レーザの出力 P [W]，走査間隔 i [mm]，走査速度 v [mm/s]，および積層厚さ t

[mm]を用いて下記の式(1)により導出される[24-26]。

Ed = P / ( i ∙ v ∙ t ) (1)

低エネルギー密度領域においては，いずれの造形体についても，体積エネルギ

ー密度が増えるに従って密度は増加している。一方，高エネルギー密度領域では，

造形体の密度は低下する傾向が認められた。すなわち，各合金の造形体の密度は，

一定範囲の体積エネルギー密度条件においてピーク値を示すことがわかる。同様

の傾向は，積層造形材として広く用いられている Al-Si 系合金（AlSi10Mg や

AlSi7Mg 合金など）の造形体でも確認されている。著者らの過去の研究[11, 17]か

ら，低エネルギー密度条件では溶融不足による溶け残りのために不定形の空隙欠

陥が発生し，高エネルギー密度条件では造形雰囲気中のアルゴンおよび粉末に付

着した水分に起因する水素ガスがトラップされることで球状のガスポアが生成す

ることがわかっている。本研究におけるアルミニウム－遷移金属系合金において

も同様の現象が起こったことで，密度がピーク値を示したと考えられる。以上の結

果を基に，最高密度が達成される条件として，各合金粉末における最適なレーザ照

射条件を決定した。
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図 2 に，最適条件にて作製した(a)Al-3%Fe，(b)Al-3%Mn，(c)Al-3% Cr 造形体の

鉛直断面における光学顕微鏡（OM）像（－1）および X 線 CT 透過像（－2）示す。

各造形体とも空隙欠陥のほとんどない高密度体であり，OM 像および X 線 CT 透

過像を二値化して測定した相対密度はいずれも 99.9%以上であった。このことか

ら，本研究で用いたアルミニウム－遷移金属系合金は従来の積層造形用 Al-Si 系合

金と同様に，優れた造形性を有することがわかった。

図 1 (a)Al-3%Fe, (b)Al-3%Mn, (c)Al-3%Cr 造形体の密度と体積エネルギー

密度の関係[23]
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図 3 に，時効熱処理による各造形体のビッカース硬度の変化を示す（図中のエ

ラーバーは，5 測定点の最小値と最大値を示す）。なお，時効処理前に溶体化処理

は施していない。Al-3%Fe 造形体の硬度は，造形まま材（As-built）の 65HV から，

300 °C の時効処理で約 110HV まで大きく上昇している。Al-3%Mn，Al-3%Cr 造形

体の硬度は，いずれも 350 °C～400 °C の比較的高い温度での時効処理により，10

～20HV 程度上昇している。各造形体とも時効処理により硬度の上昇が認められ，

時効硬化能を有している。このことは，PBF-LB プロセスにおいて，レーザ照射に

よる急冷凝固の効果で，造形ままの状態で合金中の溶質が α-Al 母相中に過飽和固

溶し，時効処理中に析出することで硬化したことを示唆している。以上の結果を基

に，最も高い硬度が得られる熱処理条件を各造形体におけるピーク時効条件（Al-

3%Fe：300 °C×5 h，Al-3%Mn：400 °C×10 h，Al-3%Cr：350 °C×5 h）とした。

図 2 (a)Al-3%Fe, (b)Al-3%Mn, (c)Al-3%Cr 造形体の鉛直断面における OM 像（－1）
および X 線 CT 透過像（－2）[23]
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図 4 に，ピーク時効処理を施した各造形体（ピーク時効材）の高温引張試験（150

～350 °C）の結果を示す。同図中に，比較材として積層造形用標準材である

AlSi10Mg 造形体の造形まま材の値を併せて示す。引張試験片は，積層方向に対し

て垂直（90°）方向に造形した円柱素材から旋削して作製した。AlSi10Mg 造形体で

は，引張強さ，0.2%耐力ともに試験温度の上昇に従って急激に低下しているのに

対し，Al-3%Fe，Al-3%Mn，Al-3%Cr 造形体では 250 °C 以上の高温域においても比

較的緩やかに低下する傾向を示している（図 4(a)(b)）。特に，Al-3%Fe 造形体は，

全温度域において最も高い強度を有している。このことから，アルミニウム合金造

形体への遷移金属の添加は，特に高温域での強度低下抑制に有効であることがわ

かった。一方，高温での破断伸びは試験温度の上昇にともなって低下する傾向が認

められる（図 4(c)）。

図 3 (a)Al-3%Fe, (b)Al-3%Mn, (c)Al-3%Cr 造形体における時効温度・時効時間

とビッカース硬度の関係[23]
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図 5 に，(a)Al-3%Fe, (b)Al-3%Mn，(c)Al-3%Cr 造形体（ピーク時効材）の水平断

面における STEM-BF(bright field)像と制限視野回折像（－1），および STEM-

EDS(energy dispersive X-ray spectroscopy)による元素マッピング像（－2）を示す。

(a)Al-3%Fe 造形体では，ネットワーク状の特徴的な組織形態（セル状デンドライ

ト）を呈しており，セル境界部には Fe が濃化していることがわかる。セル境界の

組織は，α-Al 母相と特定の方位関係を持たない Al-Fe 系化合物と推定される。

(b)Al-3%Mn 造形体では，結晶粒内および粒界に粒状 /板状の析出相が認められ，

Mn が濃化している。これらは，時効熱処理により析出した Al-Mn 系化合物相（～

500 nm）である。一方，(c)Al-3%Cr 造形体では明瞭な析出相の存在は確認されな

かった。元素マッピング（図 5(c-2)）により，クロムは母相中に均一分散していた

ことから，時効後もα-Al 相中に過飽和固溶していると考えられる。

図 4 Al-3%Fe，Al-3%Mn，Al-3%Cr（ピーク時効材）, および AlSi10Mg 造形体

（造形まま材）の高温引張特性（(a)引張強さ，(b)0.2%耐力，(c)破断伸び）

[23]
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以上の組織観察結果から，各造形体では添加した遷移金属種により主要な強化

因子が異なることが示唆される。Al-3%Fe 造形体は，ネットワーク状の Al-Fe 系

化合物による組織的複合強化が支配的である。Al-3%Mn 造形体は，Al-Mn 系析出

相による分散強化や粒界強化により，高温域において優れた強度を示したと考え

られる。Al-3%Cr 造形体では，高温までクロムが安定的に固溶するため，固溶強

化が主な強化因子である。一方，高温伸びの低下は，破断後の高温引張試験片の破

面観察[23]において結晶粒の形態を示す破面が認められたことから，粒界への遷移

金属の濃化および金属間化合物相の形成による粒界破壊に起因すると推定される。

図 5 (a)Al-3%Fe, (b)Al-3%Mn, (c)Al-3%Cr 造形体（ピーク時効材）の水平断面における STEM-
BF 像と制限視野回折像（－1），および STEM-EDS による元素マッピング像（－2）[23]
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Ⅰ－４ 積層造形用耐熱アルミニウム合金の設計

前章では，アルミニウム－遷移金属二元合金の組織と高温強度に関する検討結

果から，添加する遷移金属によって強化機構がそれぞれ異なることを示した。この

ことは，各種遷移金属を複合的に添加することで強化機構が相乗的に作用しうる

ことを示唆している。そこで，著者らの研究で得られたアルミニウム－遷移金属系

合金の PBF-LB 造形体に関する基礎的知見[12, 15, 18, 23]や過去の急冷凝固粉末を

用いた焼結合金に関する文献からの知見[27-29]をベースに，粉末の製造性も考慮

しながら，積層造形用耐熱アルミニウム合金を設計した。図 6 に，本研究における

耐熱アルミニウム合金の設計プロセス（イメージ図）を示す。

本研究における合金設計では，熱力学計算を援用した。例として，図 7 に熱力

学計算ソフトウェア Thermo-Calc Ver. 2021a（熱力学データベース：TCAL7，動力

学データベース：MOBAL6）を用いて計算した Al-Mn-Cr 合金の(a)Al-8%Mn-xCr 合

金の計算状態図および(b)Al-8%Mn-2%Cr 合金の平衡状態における相構成の変化を

示す。アルミニウム合金の高温強度向上には，転位の移動を阻害する晶出/析出相

や母相中の溶質の固溶量を増やすことが有効と考えられる。図 7(a)の計算状態図

からは，合金の液相線温度および構成相に関する情報を参照した。液相線温度が上

昇すると粉末の製造が困難になるため，実用化する上での障害となり得る。そのた

め，汎用のガスアトマイズ設備にて粉末を製造可能な液相線温度を考慮してベー

図 6 本研究における合金設計プロセスのイメージ図
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スとなる組成範囲を検討した。また，過去のアルミニウム－遷移金属合金に関する

文献情報を基に，強度向上に有効な化合物相を含有する組成を探索した。図 7(a)で

は，Cr 添加による構成相の変化はなく，造形物の使用温度あるいは時効熱処理温

度範囲に相当する 250～400 °C では，α-Al 固溶体，Al12Mn 相および Al7Cr 相が平

衡する。Al12Mn 相は Al-Mn 系合金における時効強化相として知られている[28]こ

とから，高強度化の可能性がある組成と判断した。加えて，図 7(b)の相構成図で

は，使用温度や時効熱処理温度における化合物相の体積分率の予想値を，参考情報

として用いた。同図は各化合物のモル濃度を示しているが，各相の結晶構造から体

積分率を推定した。

以上のように，熱力学計算から得られた平衡状態での合金の情報を基に，液相

線/固相線温度の上昇による粉末の製造性および造形性の劣化，強度向上と延性低

下のトレードオフなどのメリット/デメリットを総合的に検討し，開発合金の成分

範囲を絞り込んだ。

一方，PBF-LB プロセスでは，レーザ照射により局所溶解～急冷凝固する特徴を

有するため，アルミニウム合金の PBF-LB 造形体は凝固割れを起こしやすいこと

が知られている[30]。実際に，2000 系 Al-Cu(-Mg)合金[31, 32]や 7000 系 Al-Zn-Mg

合金[33, 34]などの展伸材用合金を用いた PBF-LB 造形では，凝固割れの発生が報

図 7 (a)Al-8%Mn-xCr 合金の計算状態図と(b)Al-8%Mn-2%Cr 合金の平衡状態における相構

成の変化
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告されている。凝固割れは，凝固収縮によって引き起こされる引張応力 /ひずみが，

固液共存状態の合金における強度/延性を超過した際に発生すると考えられている

[35, 36]。また，固液共存状態での合金の流動性が悪く，発生した割れに流入（ヒ

ーリング効果）しにくい場合，凝固完了後も割れが残留する[37]。

本研究では，Scheil 凝固計算を用いて凝固割れ感受性を予測し，合金設計時に

考慮した。Bozorgi らは，Scheil 凝固シミュレーションにおける末端凝固範囲

（Terminal Freezing Range：TFR）を用いることで，凝固割れ感受性を簡易的に予測

する手法を提案している[38]。TFR は，凝固最終段階の特定の固相率間における温

度ギャップ（本研究においては，固相率 85%と 95%における温度差とした[39]）に

より定義される。図 8 に，Thermo-calc を用いて計算した Al-8%Mn-2%Cr 合金の

Scheil 凝固シミュレーションの結果を示す。本シミュレーションでは，Solute

Trapping Model [40]を適用して，レーザ溶融プロセスでの凝固速度（106 K/s）を模

擬した。図 8 より，Al-8%Mn-2%Cr 合金の TFR は 1 °C 以下と非常に小さく（凝固

割れ感受性の高い 2017 合金では約 70 °C，7075 合金では約 98 °C），凝固割れ感受

性は低いと予想される。これは，Al-8%Mn-2%Cr 合金が最終凝固段階（約 660 °C）

まで液相のモル分率（体積分率）が高い状態で凝固が進行するため，固液共存状態

の合金が凝固完了直前まで比較的良好な延性と流動性を有するためと考えられる。

つまり，本合金は凝固中に発生する収縮ひずみに対して寛容性があり，かつ発生し

た凝固割れに対するヒーリング性を備えているため，凝固割れを起こしにくいと

判定される。加えて，最終凝固段階まで多量の液相が残存し，それが固相線付近で

等温的に凝固することで，凝固割れの要因となる収縮応力も小さくなると推定さ

れる。
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本研究では，以上のように熱力学計算を援用しながら，9 種の合金を設計した。

設計した合金粉末を試作し，造形テストおよび造形体の評価を行うことで，実用性

を備えた耐熱/高強度合金として，最終的に 3 種類の積層造形用耐熱アルミニウム

合金（熱処理型 Al-Mn-Cr 系合金，非熱処理型 Al-Cr-Mn-Fe 系合金，および析出強

化型 Al-Cr-Zr 合金）を開発した[41]。

図 8 Al-8%Mn-2%Cr 合金の Scheil 凝固シミュレーション
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Ⅰ－５ 積層造形用耐熱アルミニウム合金造形体の創製と特性評価

本章では，3 種類の開発合金粉末を用いて作製した PBF-LB 造形体の組織と機

械的性質について調査し，その強化メカニズムについて検討した結果を紹介する。

Ⅰ 熱処理型 造形体の組織と機械的性質

供試粉末は Al-8%Mn-2%Cr 合金の N2 ガスアトマイズ粉であり，平均粒径は 27.2 

μm である。図 9 に，予熱温度 35 °C にて高密度化を目的に最適化したレーザ照射

条件を用いて作製した Al-8%Mn-2%Cr 造形体の(a)鉛直断面における OM 像および

(b)X 線 CT 透過像を示す。造形体内部の空隙欠陥は非常に少なく，凝固割れの発

生も認められない。断面 OM 像および X 線 CT 透過像から算出した相対密度はい

ずれも 99.9%以上であり，開発した Al-8%Mn-2%Cr 合金は優れた造形性を有して

いる。

図 10 に，時効熱処理による Al-8%Mn-2%Cr 造形体のビッカース硬度の変化を

示す（図中のエラーバーは，5 測定点の最小値と最大値を示す）。なお，時効熱処

理前に溶体化処理は施していない。造形まま材の硬度は 130HV と比較的高いが，

時効処理により顕著な硬度の上昇（時効硬化）が認められる。時効温度 300 °C で

は，時効時間 1 時間で硬度は 145HV までわずかに上昇し，時効時間を 30 時間ま

で延ばしてもほぼ一定の値を示している。時効温度 350 °C では，時効時間が長く

なるに従って硬度は約 200HV まで徐々に上昇している。時効温度 400 °C では，時

効時間 1 時間の 185HV から，30 時間の 280HV まで大幅に上昇する傾向を示す。

図 11 に，時効熱処理による Al-8%Mn-2%Cr 造形体の導電率の変化を示す。導

電率は同じ試料内で 5 回測定したが，測定誤差や導電率値の変動は確認されなか

った。造形まま材の硬度は約 6%IACS であるが，時効処理により導電率は上昇し

図 9 Al-8%Mn-2%Cr 造形体の(a)鉛直断面

における OM 像および(b)X 線 CT 透

過像
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ている。また，時効温度が高く，時効時間が長くなるほど，導電率は上昇すること

がわかる。このことは，レーザ照射による急冷凝固の影響で母相中に過飽和固溶し

た溶質元素が，時効熱処理により析出したことを示唆している。

以上の結果から，Al-8%Mn-2%Cr 造形体における時効熱処理条件の候補として

HT350（350 °C×5 h）および HT400（400 °C×7 h）の 2 条件を選定した。

図 12 に，造形まま材および各時効材の常温引張試験の結果を示す（図中のエラ

ーバーは，測定した 3 つの試験片の最小値と最大値を示す）。試験片は，積層方向

に対して平行（0°）および垂直（90°）方向に造形した円柱素材から旋削して作製

した。造形まま材では，引張強さ（TS）と 0.2%耐力（PS）はそれぞれ約 410 Mpa

と約 320 MPa，破断伸び（EL）は 0°方向で 15%，90°方向で 25%であった。ゆえに，

造形まま材は強度と延性のバランスに優れた機械的性質を備えている。HT350 時

効後，TS と PS は僅かに向上する（+10～50 MPa）が，EL は 0°方向で 8%，90°方

向で 18%まで低下した。HT400 時効材は，弾性変形域で脆性的に破断したため，

TS，EL はそれぞれ約 300 MPa，1%以下と大幅に低下した。以上の結果から，HT350

を Al-8%Mn-2%Cr 造形体における時効熱処理条件とした。

図 10 Al-8%Mn-2%Cr 造形体における時効

温度・時効時間とビッカース硬度の関

係

図 11 Al-8%Mn-2%Cr 造形体における時効

温度・時効時間と導電率の関係
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図 13 に，HT350 時効材の高温引張試験の結果を示す。同図中に比較材として，

AlSi10Mg 造形体の造形まま材，Al-Mg-Sc-Zr 造形体の時効材，および Al-Cu-Ti-B

造形体の T7 材の値も併せて示す。各比較材の TS および PS は，特に 250 °C 以上

の高温域において，試験温度の上昇に従って急激に低下している。それに比べて，

Al-8%Mn-2%Cr 造形体における TS および PS の低下幅は小さいことがわかる。そ

の結果，Al-8%Mn-2%Cr 造形体は，250 °C 以上の高温域でこれまでにない非常に

優れた強度（耐熱性）を有している（TS/PS，250 °C：320 MPa/260 MPa，300 °C：

260 MPa/210 MPa，350 °C：210 MPa/160MPa）。Al-8%Mn-2%Cr 造形体の EL は，試

験温度 150〜250 °C において約 10%とほぼ一定に保たれるが，300 °C で 5%〜8%，

350°C で 3%〜6%まで低下している。一方で，比較材の EL は試験温度の上昇に従

って大きく向上する傾向を示す。

図 12 Al-8%Mn-2%Cr 造形体（造形まま材および時効材）の常温引張特性
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図 14 に，Al-8%Mn-2%Cr 造形体の HT350 時効材の(a)水平断面と(b)鉛直断面に

おける EBSD-IPF(inverse pole figure)マップおよび(c)水平断面における(001)極点図

を示す。図 14(a)より，Al-8%Mn-2%Cr 造形体の結晶粒（幅～30 μm，長さ：50～200

μm サイズの柱状晶）は，従来の Al-Si 系合金の PBF-LB 造形体（幅～15 μm，長さ

20～50 μm）[42]に比べて明らかに粗大であった。また，柱状晶は溶融池の境界を

越えて積層方向（熱流方向）と平行に伸長した形態を呈しており（図 14(b)），

{100}<001>方位（アルミニウムの優先成長方位である Cube 方位）に強く配向して

いる（図 14(c)）。このことは，凝固時に下層からの結晶方位を引き継ぐエピタキシ

ャル成長が起こったことを示唆している。

図 15 に，HT350 時効材の水平断面における(a)STEM-HAADF(high-angle annular 

dark field)像，STEM-EDS による(b-1)マンガンおよび(b-2)クロムの元素マッピング

像，および(c)制限視野回折像を示す。また表 1 に，図 15(a)の各位置における α-Al

母相部の STEM-EDS 半定量分析組成を示す。図 15(a)および図 15(b-1)より，セル

境界部を中心に，マンガンが濃化した塊状の析出相が認められる。制限視野回折像

（図 15(c)）の解析により，これは時効熱処理により析出した Al6Mn 相（Al-Mn 系

図 13 Al-8%Mn-2%Cr 造形体（時効材）の高温引張特性

（(a)引張強さ，(b)0.2%耐力，(c)破断伸び）
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合金の平衡相）であると推定され，時効硬化の要因と考えられる。また，マンガン

およびクロムは α-Al 母相中に均一分散しており（図 15(b)），かつ母相中の溶質濃

度は平衡状態での固溶限を大幅に超えて粉末での添加量に近い組成を示している

（表 1）。これらのことから，時効後においても α-Al 母相中のマンガンおよびクロ

ムの過飽和固溶が継続していることが示唆される。

Al-8%Mn-2%Cr 造形体の高温における組織の安定性は，溶質元素の拡散速度に

より説明できる。表 2 に，500 °C におけるアルミニウム合金中の各溶質元素の拡

散係数[43]を示す。アルミニウム中のマンガンおよびクロムの拡散係数は，汎用の

析出強化型アルミニウム合金に添加されるケイ素，マグネシウム，銅および亜鉛等

の拡散係数に比べて大幅に小さい。ゆえに，本研究における時効熱処理条件では，

拡散が遅いためにマンガンとクロムの固溶が時効後も維持されたと考えられる。

加えて，マンガンの拡散によるさらなる析出とオストワルド成長による析出相の

粗大化が起こりにくかったため，Al6Mn 相は高温でも安定的に分散して存在でき

た（すなわち，過時効になりにくかった）と推定される。

図 14 Al-8%Mn-2%Cr 造形体（時効材）の(a)鉛直断面と(b)水平断面におけ

る EBSD-IPF マップおよび(c)水平断面における(001)極点図
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以上の組織観察結果より，Al-8%Mn-2%Cr 造形体の主な強化因子は，時効後も

α-Al 母相中に過飽和固溶していたマンガンおよびクロムによる固溶強化と考えら

れる。マンガンやクロムは，アルミニウムとの原子サイズの差が大きいため，固溶

強化能が大きいことが知られている[44]。高温域では，転位の上昇運動や交差すべ

りが活発になるが，アルミニウム中のマンガンとクロムは強いコットレル雰囲気

表 2 500 °C におけるアルミニウム合金中の各溶質元素の拡散係数[43]

図 15 Al-8%Mn-2%Cr 造形体（時効材）の水平断面における(a)STEM-HAADF 像，(b-1)マン

ガンと(b-2)クロムの STEM-EDS 元素マッピング像，および(c)制限視野回折像

Position Mn Cr Al Others
Aged-1 6.4 2.0 89.8 1.8
Aged-2 6.6 1.9 89.7 1.9
Aged-3 6.5 1.9 89.6 2.1

Semi-quantitative chemical composition
(mass%)

表 1 Al-8%Mn-2%Cr 造形体（時効材）の α-Al 母相部（図 15(a)）
における STEM-EDS 半定量分析組成

Elements
Diffusion coefficient

(m2/s)
Mn 6.9×10-17

Cr 8.8×10-19

Mg 1.1×10-13

Si 1.3×10-13

Cu 4.2×10-14

Zn 1.9×10-13

- 99 -



 

を形成して転位の移動を効果的に妨げるため，高温強度の顕著な向上に寄与しう

る。また，結晶粒界による強化や，時効により析出した Al6Mn 相による分散強化

についても，常温・高温強度の向上に寄与していると考えられる。一方で，金属や

合金では，一般に高温変形時にクリープ状の粒界すべりが顕著になることがわか

っている[45]。Al-8%Mn-2%Cr 造形体は，強い集合組織を有する粗大柱状晶から成

る一方向凝固組織を呈しており，250 °C 以上の高温域において粒界やセル境界で

のすべり変形が起こりにくかったため，高温強度の低下が一定程度抑制されたと

推定される。

Ⅰ 非熱処理型 造形体の組織と機械的性質

供試粉末は Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 合金の N2 ガスアトマイズ粉であり，平均粒

径は 27.6 μm である。図 16 に，予熱温度(a)35 °C および(b)200 °C にて作製した Al-

5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体の外観写真および鉛直断面における OM 像を示す。予

熱温度 35 °C（図 16(a)）では，積層方向と垂直に層間剥離によるクラックが認めら

れる。これは，PBF-LB プロセス中に発生した熱歪みに起因する残留応力により，

積層加工で形成した溶融池の境界部から剥離することで発生した割れである。予

熱温度 200 °C にて作製した造形体（図 16(b)）では，高温での予熱により，プロセ

ス中に生じる熱勾配が小さくなったことで熱歪みが抑制されたため，クラックの

発生を回避できた。200 °C 予熱条件にて得られた造形体の相対密度は 99.9%以上

であり，本合金の造形体についても緻密化が達成された。

図 17 に，Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体（造形まま材）の高温引張試験の結果

図 16 予熱温度(a)35 °C および(b)200 °C にて作製した Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体

の外観写真および鉛直断面における OM 像
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を示す。Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体の強度（TS および PS）は，造形ままの状

態でも前節の Al-8%Mn-2%Cr 造形体の時効材（図 13）とほぼ同等であり，250 °C

以上の高温域において優れた高温強度を有している。一方，EL は試験温度の上昇

に従って徐々に増加する傾向を示しており，試験温度 300 °C 以上の高温域では

10%以上まで向上している。

図 18 に，Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体（造形まま材）の水平断面における

(a)STEM-BF像および(b)STEM-EDSによるライン分析の結果を示す。図 18(a)より，

Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体の微視組織は，微細粒状相（GR），塊状相（MS）お

よび板状相（PL）の三種類の形態に大別できる。GR は，溶融境界部に存在してい

ることから，凝固初期に生成した晶出相である。MS は，α-Al 母相中に分布してお

り，溶融池内部が凝固する際に晶出した初晶と考えられる。PL については，MS と

形態の異なる初晶，あるいは PBF-LB の積層プロセスにおける繰り返しの入熱に

よる析出相と推察される。図 18(b)のライン分析により，各相にはいずれもクロム

およびマンガンがほぼ同量含まれているとともに，鉄も濃化している。このことか

図 17 Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体（造形まま材）の高温引張特性

（(a)引張強さ，(b)0.2%耐力，(c)破断伸び）
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ら，図 18(a)で確認された各相は，形態が異なるものの同じ組成をもつ組織である

可能性がある。組織形態の変化については，造形時の冷却過程（温度勾配と凝固速

度の関係）や繰り返しの入熱により変化したものと考えられるが，現時点の調査結

果では明確になっていない。これらの特徴的な組織の形成過程については，今後詳

細な分析を行っていく。

上記の組織観察結果より，Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体では，多量に存在して

いる GR，MS，PL などの晶出/析出相による分散強化が主要な強化因子と考えられ

る。また前節より，PBF-LB による急冷凝固に起因して，クロムやマンガンは母相

中に過飽和固溶するため，固溶強化についても高温強度の向上に大きく寄与して

いると推定される。

Ⅰ 析出強化型 造形体の組織と機械的性質

供試粉末は Al-4%Cr-1.5%Zr 合金の N2 ガスアトマイズ粉であり，平均粒径は

28.2 μm である。図 19 に，予熱温度 35 °C にて高密度化を目的に最適化したレー

ザ照射条件を用いて作製した Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の(a)鉛直断面における OM 像

図 18 Al-5%Cr-5%Mn-1.5%Fe 造形体（造形まま材）の(a)水平断面における STEM-BF 像

および(b)STEM-EDS によるライン分析結果
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および(b)X 線 CT 透過像を示す。造形体内部に空隙欠陥はほとんど確認されず，

凝固割れの発生も認められない。断面 OM 像および X 線 CT 透過像から算出した

相対密度はいずれも 99.9%以上であり，Al-4%Cr-1.5%Zr 合金は優れた造形性を有

している。

図 20 に，時効熱処理による Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体のビッカース硬度の変化を

示す（図中のエラーバーは，5 測定点の最小値と最大値を示す）。なお，時効熱処

理前に溶体化処理は施していない。造形まま材の硬度は約 97HV であるが，時効処

理により硬度は大きく上昇している。時効温度の上昇に伴って，硬度の増加幅は大

きくなっていることがわかる。時効温度 300 °C および 350 °C では，時効時間が長

くなるに従って硬度はそれぞれ約 110HV および約 125HV まで徐々に上昇する傾

向を示す。時効温度 400 °C では，時効時間 10 時間で急激に上昇してピーク硬度に

到達し，それを超えるとわずかに低下している。本研究で得られた硬度の最大値

は，400 °C×10 時間のピーク時効条件下で約 130HV である。

図 21 に，時効熱処理による Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の導電率の変化を示す。導

電率は同じ試料内で 5 回測定したが，測定誤差や導電率値の変動は確認されなか

った。造形まま材の導電率は，約 10%IACS である。時効温度 300 °C では，導電率

の値は時効時間に関係なくほとんど変化していない。時効温度 350 °C および

400 °C では，時効時間が長くなるに従って導電率は上昇する傾向にあり，特に

400 °C においては，時効時間 1 時間の 13%IACS から 30 時間の 17%IACS に大幅に

上昇している。前述のように，析出型アルミニウム合金では，時効熱処理中の析出

により母相中の固溶量が減少し，導電率が上昇することが一般的に知られている。

したがって，時効温度と時効時間の増加に伴う Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の導電率の

上昇は，α-Al 相中の溶質元素が時効により析出したことを示唆している。

図 19 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の(a)鉛直断

面における OM 像および(b)X 線 CT
透過像[18]
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以上の結果から， Al-4%Cr-1.5%Zr 合金におけるピーク時効条件として

400 °C×10 時間を選定し，以降，ピーク時効処理した造形体の機械的性質と微視組

織を調査した。

図 22 に，Al-4%Cr-1.5%Zr 合金の造形まま材（As）およびピーク時効材（PA）

の常温引張特性を示す（図中のエラーバーは，測定した 3 つの試験片の最小値と

最大値を示す）。造形まま材は，300 MPa の引張強さ（TS），250〜290 MPa の 0.2％

耐力（PS），および 30％の破断点伸び（EL）を示し， 従来の工業用アルミニウム

展伸材と同等の優れた延性を有している。ピーク時効材では，TS と PS はそれぞ

れ 420MPa と 410MPa まで大幅に増加する一方，EL は 12〜15%に減少している。

ピーク時効材は，従来の 2000（Al-Cu）系合金展伸材の時効材に匹敵する PS 値を

備えている。

図 20 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体における時効

温度・時効時間とビッカース硬度の関

係[18]

図 21 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体における時効

温度・時効時間と導電率の関係[18]
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図 23 に，ピーク時効材の高温引張特性（試験温度 150～350 °C）を示す。同図

中に比較材として，AlSi10Mg 造形体の造形まま材の値も併せて示す。ピーク時効

材の TS は，試験温度 150 °C での 275 MPa から 350 °C での 110 MPa まで減少して

いる。一方，AlSi10Mg の造形まま材の TS についても試験温度の上昇とともに低

下しているが，その値は Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の値よりも 30～80 MPa 程度低い。

PSについても同様に，すべての試験温度で Al-4%Cr-1.5%Zr造形体の PS値の方が，

AlSi10Mg 造形体よりも大幅に高くなっている。このことから，Al-4%Cr-1.5%Zr 造

形体（ピーク時効材）が優れた耐熱性を有することがわかる。

Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体（ピーク時効材）の EL は，すべての試験温度において

10%前後とほぼ一定の値を示している。一方，AlSi10Mg 造形体（造形まま材）の

EL は，試験温度の上昇に伴って大幅に増加する傾向を示す。

図 22 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の造形まま材および時効材における常温引張特性[18]
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図 24 に，(a)造形まま材および(b)ピーク時効材の鉛直断面における EBSD-IPF

マップを示す。IPF マップの結晶方位は，断面に対して垂直な方向を表示している。

造形まま材，ピーク時効材ともに，溶融池の境界部に生成した微細な等軸晶と，溶

融池の内側に放射状に伸長した粗大な柱状晶で構成されている。時効熱処理の前

後で結晶粒形態に明瞭な変化は認められない。造形まま材，ピーク時効材いずれに

おいても，結晶方位に関する集合組織は確認されなかった。

図 25 に，ピーク時効材の水平断面における(a)STEM-BF 像，(b)STEM-HAADF

像，および(c-1)クロムと(c-2)ジルコニウムの STEM-EDS元素マッピング像を示す。

α-Al 母相中にはシングルナノメートルオーダーの極めて微細な析出相が認められ

（図 25(b)），Zr が濃化していることがわかる（図 25(c-2)）。Cr はピーク時効後も

全域に分散しているが，Zrとともに比較的粗大な粒状相（約 100 nm）にも濃化し

ている（図 25(c-1)）。図 26に，α-Al母相部の(a)TEM-BF 拡大像，(b)[001]Al方向か

ら取得した制限視野電子回折（SAED）像，および(c)TEM-DF（dark field）像を示

す。TEM-BF像（図 26(a)）では，α-Al母相中に微細な析出相の存在がわずかに確

図 23 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体（時効材）の高温引張特性[18]
（(a)引張強さ，(b)0.2%耐力，(c)破断伸び）
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認できる（一部について白矢印で表示）。SAED 像（図 26(b)）では，α-Al 母相の

fcc-Al に由来する強い回折スポットが観察されるが，それに加えて fcc-Al のスポ

ットをおよそ二分する位置に微細析出相からの比較的弱い超格子反射が認められ

る。これらの超格子反射によるスポットは，時効熱処理によって析出した fcc 型の

規則相によるものであり，上記の微細析出相が fcc 型 L12 構造であることを示唆し

ている。また，同超格子スポット（点線で表示）を用いて取得した TEM-DF 像（図

26(c)）より，微細析出相のサイズが 5 nm 以下であり，α-Al 母相中に均一に分散し

ていることがわかる。図 27 に，微細析出相周辺の高分解能 TEM-BF（HRTEM-BF）

像を示す。逆格子空間において，微細析出相の格子間隔は fcc-Al 母相のおよそ半

分であり，このことは α-Al 相（fcc）と微細析出相（L12）の結晶整合性が極めて高

いことを示している。

以上の組織観察/分析結果を考慮すると，図 25～27 で観察された微細析出相は

L12-Al3Zr 相と推定される。Al-Zr 系合金に関する過去の研究[46]では，L12-Al3Zr 相

と fcc-Al 母相の格子定数のミスフィットは約+0.7％と僅かであり，非常に高い整

合性を有していることが報告されている。

図 24 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体の(a)造形まま材および(b)ピーク時効材の鉛直断面に

おける EBSD-IPF マップ[18]
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図 26 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体（ピーク時効材）

の水平 断面 にお ける (a)TEM-BF 像，

(b)SAED 像，および(c)TEM-DF 像[18]

図 27 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体（ピーク時効

材）の水平断面における HRTEM-BF 像

[18]

図 25 Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体（ピーク時効材）の水平断面における(a)STEM-BF

像，(b)STEM-HAADF 像，および(c-1)クロムと(c-2)ジルコニウムの STEM-EDS
元素マッピング像[18]
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以上の組織観察結果から，Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体のピーク時効材における主要

な強化因子は，α-Al 母相中に微細分散した L12-Al3Zr 相による析出強化と考えられ

る。L12-Al3Zr 相は，α-Al 母相と結晶学的に強い整合性を有し（図 27），かつサイ

ズは 5 nm 以下（図 26）であることから，転位運動に対して有効な障害となり得る

[47]。一方，図 25(c-1)の STEM-EDS 元素マッピングより，Cr は時効後も α-Al 母相

に均一分散していることから，母相中に過飽和固溶していることが示唆される。Ⅰ-

5-1 でも述べたように，レーザ照射による急冷凝固の影響で母相中に過飽和固溶し

た Cr は拡散が遅いため，時効後においても固溶が維持される。さらに，Al と Cr

の原子サイズの差は大きく，Cr は有効な固溶強化元素として作用する。ゆえに，

Cr による固溶強化は，Al-4%Cr-1.5%Zr 合金の造形まま材，ピーク時効材いずれに

おいても，強化に寄与していると推定される。加えて，図 24 で観察された微細な

等軸晶による微細化強化（粒界強化）も，時効前後の造形体において有効な強化因

子として作用したと考えられる。

図 23 より，Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体のピーク時効材の高温強度は AlSi10Mg 造

形体の造形まま材よりもかなり高かったが，Ⅰ-5-1 で述べたように，過飽和固溶し

た Cr による固溶強化は，高温域においても有効な強化因子として作用するため，

高温強度の改善に繋がったと考えられる。一方，Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体における

高温強度の低下傾向（温度上昇に伴う強度の低下割合）は，AlSi10Mg 造形体と概

ね同様であった。このことは，Al-4%Cr-1.5%Zr 合金のピーク時効材における主要

な強化因子である Al3Zr 相が，高温域では有効ではない可能性を示唆している。す

なわち，高温域では転位の上昇運動や交差滑りが盛んになるため，微細な Al3Zr 相

を容易に乗り越えられるため，強化に寄与しなかった可能性がある。今後，更なる

分析調査を行い，Al-4%Cr-1.5%Zr 造形体における強化メカニズムの解明を目指す。
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Ⅰ－６ おわりに

本研究では，PBF-LB における急冷凝固プロセスを活用して，優れた高温強度

（耐熱性）を有するアルミニウム－遷移金属系合金から成る PBF-LB 造形体を開

発した。

Ⅰ－1 およびⅠ－2 では，本研究の背景について述べるとともに，アルミニウム－

遷移金属系合金を用いたレーザ積層造形による耐熱性向上のためのアプローチに

ついて概説した。

Ⅰ－3 では，アルミニウム－遷移金属二元合金（Al-Fe, Al-Mn, Al-Cr）粉末を用い

て PBF-LB 造形体を作製し，その時効挙動，高温強度，および微視組織について調

査した。その結果，遷移金属の添加により造形体の高温強度は向上し，添加する遷

移金属種に応じて強化メカニズムがそれぞれ異なることを見出した。

Ⅰ－4 では，Ⅰ－3 で得られた知見や過去の文献による知見を基に，熱力学計算を

援用しながら積層造形用耐熱アルミニウム合金を設計した。設計した合金の試作

粉末を用いて造形体を作製し，その評価を行うことで，実用性を備えた 3 種類の

積層造形用耐熱/高強度アルミニウム合金を開発した。

Ⅰ－5では，開発した積層造形用耐熱/高強度アルミニウム合金粉末を用いて PBF-

LB 造形体を創製するとともに，その時効特性，機械的性質，および微視組織につ

いて系統的に調査した。いずれの造形体についても，レーザ照射条件を最適化する

ことで相対密度 99.9%以上の高密度体が得られ，優れた造形性を有していることを

示した。得られた造形体はこれまでにない極めて優れた高温強度を示し，マルチス

ケールにおける組織観察/分析により，主要な強化因子が固溶強化，分散/析出強化，

および結晶粒界による強化であることを明らかにした。

本研究にて開発した積層造形用耐熱アルミニウム合金粉末を用いることで，高

温強度に優れた PBF-LB 造形体が実現できる。これにより，これまでアルミニウム

合金の適用が困難であった，250 °C 以上の高温域で耐熱性を求められる部品・部

材への新たなアプリケーションを提供できることから，PBF-LB の更なる適用拡大

が期待される。
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究報告会「ものづくり現場を支えるロボット・AI 技術と金属積層造形技

術」.
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Ⅲ. 総括と今後の展望



 

本研究では，PBF-LB における急冷凝固プロセスを活用して，アルミニウ

ム－遷移金属系耐熱合金から成る PBF-LB 造形体を開発した。アルミニウム

－遷移金属二元合金の微視組織と高温強度に関する検討結果から，添加する

遷移金属種によって強化メカニズムがそれぞれ異なることを見出した。その

結果を基に，熱力学計算を援用しながら積層造形用耐熱アルミニウム合金を

設計した。開発した合金粉末を用いて作製した PBF-LB 造形体の機械的性質

と組織について系統的に調査した結果，造形体は極めて優れた高温強度を有

しており，主要な強化因子が固溶強化，分散/析出強化および結晶粒界によ

る強化であることを明らかにした。本研究にて開発した積層造形用耐熱アル

ミニウム合金粉末を用いることで，耐熱性が求められる高温部材への PBF-

LB の適用拡大が期待される。

最近，アルミニウム合金粉末を用いた金属 AM 造形体を航空機の構造部

材，装置用のヒートシンク，自動車の小型連結部品などに応用した事例が報

告されているが，対象は一部の特殊な用途に限定されている。本技術が汎用

的な加工法として普及していくためには，既存の鋳造材や展伸材と同様に，

各種の要求機能を満足し得る多様な積層造形用アルミニウム合金粉末の開

発が求められる。それには，金属 AM の特徴を踏まえた材料開発が肝要と

なる。著者らは現在，各種金属 AM プロセスの熱履歴を考慮した積層造形

用アルミニウム合金の開発に取り組んでいる。今後もそれらの研究開発を通

じて，アルミニウム合金粉末を用いた AM 技術の発展に貢献していく所存

である。
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