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II-4  Al-12Si 合金積層造形体における引張変形中の放射光 In-situ XRD 測定を用いた 

変形機構と強化機構の解明 

兵庫県立大学 足立 大樹 

 

1．はじめに 

近年、金属積層造形 (AM)技術は発展を続け, 高品質で信頼性の高い金属および合金を

造形することが出来, 幾何学的に複雑な形状の最終用途部品が製造されている [1-3]. 金

属および合金を作製する AM プロセスとして, 一般的にレーザビーム粉末床融合 (PBF-

LB) が使用されている  [1-6]. 金属のレーザビーム粉末床溶融  (PBF-LB/M, ISO/ASTM 

52911-1:2019) では, 金属粉末をプロセスチャンバー内において層状に敷き詰め, 走査レー

ザ照射によって選択的溶融し, これを連続して行うことで造形体が得られる. 著しく早い

加熱速度と冷却速度 (105 ～ 107 K/s [7,9]) が得られ, Al 合金粉末層の局所的溶融が行われ

ることから, 従来の製造プロセス (鋳造や鍛造など) によって生成される微細構造とは特

徴が大きく異なる微細構造が形成される. Al 合金では, その高い比強度と熱/電気伝導率を

生かし, 航空宇宙産業や自動車産業で広く使用されており, 特に鋳造タイプの Al-Si 基合

金は PBF-LB プロセスに適している [7,8]. PBF-LB によって造形された Al-Si 基合金は過

飽和固溶体と多量の Si 粒子 からなる微細な凝固組織を有しており[9-15],従来の鋳造法で

製造された合金と比較して, PBF-LB Al-Si 合金は高いひずみ硬化を有し[12,19], 異常に優

れた機械的特性を示すことがある[16-18]. しかしながら , 熱処理を施すことによって, 

PBF-LB Al-Si 合金のひずみ硬化能は減少し,大きく強度が低下することが報告されている 

[17,20].  PBF-LB Al-Si 合金の機械的性質は, α-Al 母相の結晶粒微細化, 共晶セル境界の微

細化, 転位の動きを阻害するナノ析出物や原子クラスターなどの微細組織によって向上す

ると考えられており [12, 21-26], 転位と障害物との相互作用は, 透過型電子顕微鏡 (TEM) 

を用いた観察結果が報告されている[21-23,26]. 

これまでの研究は主に, PBF-LB 用に市販されている Al-10Si-0.4Mg (mass%) 合金 (一般

に A1Si10Mg と呼ばれる) において行われており, Al-Si-Mg 合金は Mg を多く含む準安

定ナノ析出物によって強化され [27], 原子クラスターの形成により自然時効硬化を示す 

[28]. したがって, PBF-LB プロセスで造形された Al-Si 合金を調べることは, Al-Si-Mg 合金

の強度を上昇させる主要な微細組織因子のうち, 時効による析出強化の要因を分離するこ

とができると考えられる. しかしながら, PBF-LB で製造された Al-12Si 二元系合金は 
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PBF-LB A1Si10Mg 合金 [7,10] と同等の約 450 MPa の高い強度レベルを示すことから 

[14,29], Mg の添加によって, PBF-LB Al-Si 基合金の強度に影響を与える影響はさほど大き

くない可能性も存在する.  

放射光 X 線回折 (XRD) や中性子回折は, 高温保持中や応力負荷中における微細構造の

統計的情報（相の同定,結晶組織, 各相の弾性ひずみ, 転位密度など）や, その動的変化を

調べるために適した実験手法である[30–33]. 変形中 In-situ XRD 測定では、先端金属材料

における動的変形機構を効果的に明らかにすることが可能であり[34,35], PBF-LB で製造

された A1Si10Mg を含む Al-Si-Mg 合金において, In-situ 中性子回折測定が行われ, 引張

試験中における格子ひずみ, 応力分配, および転位密度が報告されている[36-39]. ただし, 

これまでの研究では, 造形ままの Al 合金でのみ実行されており, PBF-LB Al-Si 基合金

の優れた機械的性質の元となっている微細構造要因を十分に明らかにすることが出来て

いない. したがって, 微細構造を制御した PBF-LB Al-Si 合金試料を用いることによって

放射光 In-situ XRD 測定を実施し, PBF-LB Al-Si 合金の高強度化メカニズムを理解するこ

とが重要である. 

この研究では、機械的特性に対する Mg 合金元素の影響を排除するため, Al-12%Si の二

元合金について研究を行った. 造形ままおよび熱処理を施した PBF-LB 試験片に引張変形

中 In-situ XRD 測定を適用し, 格子ひずみ, α-Al 相と Si 相の応力分配挙動, および引張変

形下での α-Al 母相の転位密度を定量的に分析した. 引張試験した試験片に対して TEM 

観察を実行し, 微細組織と転位の変化を明らかにし,  PBF-LB Al-Si 合金の強度を促進す

る微細構造要因について検討を行った. 

 

2．実験方法 

本研究では市販の Al-12 mass% Si 二元合金の粉末（平均粒径約 15 mm）を PBF-LB プ

ロセスに使用した. なお, この粉末における Mg 含有量は 0.01 mass% 未満である[29, 40] . 

PBF-LB は、ProX DMP200 (3D Systems, USA) の AM システムを使用し, 出力 190 W, スキ

ャン速度 1.2 m/s の最適化されたレーザパラメーターの下で室温にて実施した [29,40]。 他

の造形パラメータは次のとおりである. 粉体層の厚さ：0.03 mm, レーザー走査間隔 0.1 mm, 

粉体層の一層ごとの走査回転角度：90° [41]. 造形試料のサイズは 15×60×50 mm3 であり, 

相対密度は >99% であった. 造形まま試料を 300℃において 7.2ks (2h) 熱処理し, Si 相を

粗大化し[29,40], さらに 530℃において 21.6ks  (6 h) を熱処理を行うことにより, α-Al 母



72 
 

相中に粗大な Si 相を均一に分散させた [29,40]. 微細組織は電界放射型走査電子顕微鏡 

(SEM), 後方散乱電子回折 (EBSD), および電界放射型 TEM (JEM-2100F/HK, 日本電子製) 

によって評価した. 微細組織内の元素分布と化学組成はエネルギー分散型 X 線分光法 

(EDS) によって測定した[29] . 

引張変形中 In-situ XRD 測定は, SPring-8 の BL46XU ビームラインを使用した. 入射 X 線

エネルギーは 30keV（波長 0.0413nm）, ビームサイズは 0.15mmH×3mmW である. BL46XU

ビームラインに設置した小型引張試験機と測定系を図 1(a)に示す. 回折プロファイルは, 6 

ユニットの DECTRIS 製 MYTHEN 一次元検出器を使用して検出した. In-situ XRD 測定系

の詳細については以前の論文 [31、32] を参照されたい. PBF-LB で造形した試料から放電

加工により板状の試験片を切り出しました. 試験片の形状を図 1(b、c)に示す. 引張方向を

PBF-LB 造形試料の造形方向と平行とした. 引張試験機に取り付けた試験片に 8.3 × 10−4 s−1 

の初期ひずみ速度で引張変形を施しながら, 時間分解能 2 s で回折プロファイルの変化を

測定した. 引張変形後の試験片のゲージ部分から薄いサンプルを作製し, α-Al/Si 二相微細

組織の格子欠陥を TEM で観察した. 

 

 
Figure 1 (a) In-situ XRD measurement system for the tensile test in BL46XU beamline in SPring-8. (b) 
Dimensions and (c) appearance of the experimental specimens [58].  
 

3．実験結果 

3.1 熱処理による微細構造変化 

実験に用いた Al-12%Si 合金試料の α-Al 母相の方位マップ, SEM 画像, および TEM 画

像を Fig.2 に示す. Fig.3 は STEM 画像と EDS 分析によって測定した Si 元素マップを示す 

[38-40]. 造形まま試験片（Fig 2(a)）では, PBF-LB プロセスにおけるレーザー照射の走査に
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よって形成された局所的溶融および急速凝固領域に対応する, 重複したメルトプールで構

成された独特の構造を示す[7,8]. 300℃での熱処理後, メルトプール構造の形態はわずかに

変化し（Fig2(b)）, 530℃での熱処理後, メルトプール構造は完全に消失した（Fig2(c)）. 

 

 

 

Figures 2 (a–c) Optical micrographs, (d–f) EBSD orientation maps (with equivalent grain sizes, deq), (g–
i) SEM images, and (j–l) TEM bright-field images of the Al–12%Si alloy: (a, d, g, j) as-manufactured, 
and heat-treated at (b, e, h, k) 300 °C and (c, f, i, l) 530 °C [58]. 

 

PBF-LB による造形まま試験片（Fig.2（d））における α-Al 母相の微細組織は, 造形方向

に沿って伸長した柱状の結晶粒で構成されており, 鋳造結晶粒の平均幅は約 10mｍであっ

た. さらに, 隣接するメルトプール境界には微細な等軸結晶粒が局在していた. 粒界の平

均切片長さ（deq, α-Al 母相の粒径と等価）は 5.8mm であった（図 2（d））. α-Al 母相におけ
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る結晶方位, 微細構造サイズや形態, および deq は 300 または 530℃での熱処理後の変化は

わずかであった（図 2（e、f））.  

 

 

Figures 3 STEM images and corresponding EDS maps of Si element for (a) the as-manufactured 
specimen and (b) the 300 °C heat-treated specimen [40]. 

 

さらに, 造形ままの試験片では、メルトプール内部における α-Al/Si 共晶領域に属する微

細な Si 相粒子によって囲まれた, 伸長した α-Al 相（平均幅 500nm）によって構成されたセ

ル状凝固微細組織を示した（Fig. 2(g), Fig3(a)). 従来 TEM による分解能では α-Al 相の内部

に析出物は観察されなかったが（Fig.2（j））EDS 点組成分析により, α-Al 母相中は高濃度

の Si (3.2 mol.%) が存在することが分かったことから(Fig.3(a)), α-Al 母相は過飽和固溶体

であることが明らかになった [40].  300℃での熱処理を施すと（Fig2（h））, α-Al/Si 共晶領

域に対応したセル壁に沿って, 粗大な Si 相が存在し. さらに, 微細な Si 相がセル状微細構

造の伸長した α-Al 相中に析出していた（Fig.2(k), Fig.3(b). 300℃で熱処理した試料におい

て, α-Al 相中の固溶 Si 量は約 0.5 mol.%まで減少した(Fig.3(b)).  530℃での熱処理後（Fig.2

（I, j））, 粒状の Si および板状形態を有する Fe を多く含む金属間化合物相が α-Al 母相中
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に均一に分布していた. さらに, TEM-EDS により, 固溶 Si 量は約 0.3 mol.% まで減少した

ことが明らかになった. TEM-EDS によって測定された溶質 Si 含有量は, リートベルト解

析によって定量化された Si 相分率を使用した推定値と非常によく一致した[40] . 

 

3-2. 引張変形のその場 XRD 解析 

Fig.4 に試験片の垂直応力-ひずみ曲線を示す. これは SPring-8 BL46XU に設置した小型

引張試験機において測定されたものである. 造形まま試験片は, 約 300 MPa (0.2% 耐力に

相当) の高い降伏強度を示し, 高いひずみ硬化能を有していることから, 最大引張強さ 

(UTS) は約 500 MPa という非常に高い値を示した.   

 

 
Figure 4 Nominal stress–strain curves of the specimens for the in-situ XRD measurements [58]. 

 

300℃で熱処理した試験片は, 約 220 MPa という低い耐力を示し, 降伏後のひずみ硬化

はそれほど顕著ではなく, その結果, UTS は約 350 MPa と低くなった. 530℃で熱処理する

と強度はさらに低下した. これらの結果は, 従来のインストロン型引張試験機によって測

定した引張特性に関する以前の報告と良く対応している[29]. 破断までの塑性ひずみは, 

造形まま, 300℃熱処理 および 530℃熱処理試験片において, それぞれ約 5%, 約 10%, お

よび約 22%であり, これらは従来のインストロン型引張試験機で測定された破断ひずみと

同等である [29]. なお, Fig.4 に示す応力-ひずみ曲線は, 小型引張試験機の低い剛性によっ

て, 明らかに低い弾性率を示していることに注意が必要である. 
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Fig.5 に造形ままの試験片における引張試験前の代表的な XRD プロファイルを示す. α-

Al 相および Si 相の結晶面が検出され (Fig.4(a)), 引張試験の進行に伴い, α-Al の(111)回

折ピークが引張変形中にシフトし (Fig.4(b)), 巨視的な弾性領域に相当する公称ひずみ 

2% では, 回折ピークはより低角側ににシフトした. 公称ひずみが 5%を超えると, 回折ピ

ークはより低い回折角にシフトし, α-Al 母相内の転位密度が増加することによって生じた

不均質なひずみの増加によりピーク幅が広がった.  

 

 
Figures 5 . (a) XRD profile of the as-manufactured Al–12%Si alloy specimen before tensile loading. (b) 
Change in the (111) diffraction of the α-Al phase under tensile deformation [58]. 

 

測定された XRD プロファイルから、Bragg の法則(2dsinθ=λ)に従って, 各相の hkl 結晶面

の格子間隔, dhkl を求めることができる. 次に, 応力負荷時の構成相 p の hkl 面の弾性格子

歪み,hkl
p ) は, 次の式を使用して計算できる. 

 

(1) 

ここで、dhkl
p は応力負荷時の構成相 p の hkl 面の格子間隔であり, dhkl

p, 0 は応力を付加して

いない状態において測定した構成相 p の hkl 面の格子間隔である. 応力負荷時での α-Al 相

および Si 相の格子ひずみの変化を真ひずみの関数として Fig.6 に示す. 造形まま試験片

（Fig.6（a））では, α-Al 相と Si 相の格子ひずみは, 巨視的な弾性領域に対応する〜2.5％ま

で真ひずみとともに直線的に増加した. この傾向は, どちらの相においても hkl 面指数と

は無関係であり, 巨視的な真ひずみが約 3%になると, α-Al 相の格子ひずみはわずかに減

少し, 約 0.003 で飽和した. 対照的に, Si 相の格子歪みは 0.01 まで単調に増加し, 巨視的
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な真ひずみ 9% において 0.012 で飽和した. 格子ひずみは, 変形の初期段階では hkl 面方

位によってわずかに違いはみられたが, 面方位の依存性は格子ひずみが大きくなると, 特

に Si 相においてより顕著になった. 300℃で熱処理した試料においても同様の格子ひずみ

変化の傾向が見られ（Fig.6(b)）, α-Al 相の格子ひずみは〜0.002 まで増加した後に飽和した. 

対照的に, Si 相の格子歪みは, 巨視的真歪みが約 4%になるまで直線的に増加し, それまで

約 0.007 で一定値を示した. 530 °C において熱処理した試料（Fig.6(c)）では, 変形中におけ

る α-Al 相と Si 相の格子歪みは低く, 異なる相であるにもかかわらず, 両相の格子歪みは明

確に分離されていなかった.  

 

 
Figures 6 Lattice strain of the α-Al and Si phases of the specimens under tensile loading as a function of 
the true strain from the macroscopic stress–strain curves: (a) as-manufactured, and heat-treated (b) 300 °C 
and (c) 530 °C[58].  

 

引張荷重下における α-Al/Si 二相微細組織における両相への応力分配量を定量化するた

め, 引張方向と構成相 p における hkl 面法線方向が平行な hkl 方位結晶粒における弾性相応

力 σ hkl
p を次式から算出した[42]. 

 
(2) 

ここで、Ehkl
p と ehkl

p
 は構成相 p における hkl 面法線方向のヤング率と式(1)から求めた格

子歪みである. なお, Ehkl
p は, 立方晶系結晶において次式に従って容易に計算できる[43]. 

 

(3) 

ここで, s11, s12 および s44 は, 報告された弾性定数 (C11, C12 および C44) から計算された構

成相の弾性コンプライアンス定数である [44,45]. 本研究で用いた値は, α-Al 相では s11、



78 
 

s12 および s44 を 15.94、-5.78、および 35.45, Si 相では 7.68、-2.14、および 12.6 である. 

m, n および o は、それぞれ hkl 方向と x, y および z 軸 (<001> 方向) 間の角度の cos 値

である [43]. 面心立方構造を有する pure Al とダイヤモンド構造を有する Si の弾性定数

と, 計算された弾性コンプライアンス定数は報告されており[44,45], これらの定数は Ehkl
 Al 

および Ehkl
 Si の計算に使用した. 弾性コンプライアンス定数に対する固溶元素の影響を仮

定すると, Al-12%Si 合金における α-Al 相の E111 
Al , E200

 Al および E220
 Al は, それぞれ 75, 

63 および 72 GPa となる.  Si 相の場合, E111 
Si, E220 

Si および E331
 Si はそれぞれ 188, 169 お

よび 152 GPa であった. 

Fig.7 は, 引張荷重下における試験片の α-Al 相および Si 相の計算された相応力を巨視的

な応力ひずみ曲線とともに示す. 

 
Figures 7 Phase stress of the α-Al and Si phases of the specimen under tensile loading, and their 
macroscopic stress–strain curves: (a) as-manufactured, and heat-treated at (b) 300 °C and (c) 530 °C[58].  

 

計算された相応力は、実験的に測定された格子歪みと同じ傾向を示した. 造形ままの試験

片（Fig.7(a)）では, 巨視的な弾性領域（真ひずみ 2％未満）では, Si 相の分配応力は α-Al 相

の 2 倍であった. 巨視的な降伏が発生した約 3% のひずみにおいて, α-Al 相の分配応力は

わずかに減少し, 巨視的塑性領域 (ひずみ > 3%) では, 分割応力はほぼ飽和した. 一方, Si 

相の分配応力は 1500 MPa 以上まで増加し続け, 6%のひずみで降伏した. この結果は, Si 

相の弾性応力/ひずみは, 製造されたままの試験片が示す巨視的なひずみ硬化と強く関連

していることを示唆している. この傾向は 300℃で熱処理した試験片においても観察され

た（Fig.7(b)）. さらに, Si 相への分配応力を見ると, 約 1200 MPa の低い応力で降伏し, 6% 

を超える巨視的ひずみで飽和した結果, 巨視的な流動応力曲線におけるひずみ硬化率の低

下につながった (Fig.4). 530℃で熱処理した試験片（Fig.7(c)）では, ひずみ 2％未満の巨視

的弾性領域において, α-Al 相と Si 相の分配応力は増加したが, 分配応力の増加は Si 相で
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はそれほど顕著ではなく, 分配応力は, α-Al 相と Si 相でそれぞれ約 150 MPa と約 280 

MPa で一定となった. 

次に, 引張荷重下における α-Al 母相内における転位密度の変化を定量化するために, 

Williamson-Hall 法を使用した [31,46]. 

 
(4) 

ここで,  は回折ピーク角度, 2  は半値全幅, D は結晶子サイズ, および はひずみ分布

の幅[47], つまり不均質ひずみである[31,34]. Ｄは、式 4 に従い、それぞれ2 cos / と

2sin /との間の線形関係の切片と傾きによって決定することができる. α-Al 母相に蓄積

された転位から不均質ひずみが発生すると仮定すると, 転位密度 () を(5)式により計算

できる [47]. 

 
(5) 

ここで、b はバーガーズ ベクトルの大きさである. 弾性異方性を有する Ni 合金や Cu 合

金などの fcc 金属や, 鉄鋼などの bcc 金属では, 弾性異方性による影響を補正する修正

Williamson-Hall 法 [48] を適用する必要があるが[31, 32, 37, 38], Al 合金中における α-Al 相

（fcc 構造）は, 比較的低い弾性異方性を示すことから Williamson-Hall 法の適用が可能であ

る. 

引張荷重下における α-Al 相の転位密度変化を巨視的真ひずみの関数として Fig.8 に示す. 

造形ままの試験片では, 引張荷重をかける前においても〜5.0×1014 m−2 という高いが測定

された（Fig.8）. これは、PBF-LB まま AlSi10Mg 合金の値(1-5 × 1014 m-2)と類良く一致す

る [37]. は真ひずみが 2% 未満の巨視的弾性領域においてわずかに減少したが, これは

金属や合金で一般的に観察される [31,32]. 興味深いことに,  はひずみ硬化の初期段階 

(巨視的真ひずみ 2%～4%) 大幅に増加した後, わずかに減少し, 破壊まで約 2.5 × 1015 m-2

まで単調増加した. 300 °C で熱処理した試験片（図 8(b)）では、真ひずみ 2%〜3%で巨視的

に降伏した後, は単調に増加した. 真ひずみが 9% を超えると, は約 2.0 × 1015 m−2 まで

まで増加した後に飽和しており, これはひずみ硬化率の低下と一致する. 530℃ で熱処理

した試験片では、荷重を加える前のは約 2 × 1013 m−2 という低い値を示した（Fig. 8(b)）. 

これは, 再結晶化した微細構造を持つ市販の Al の転位密度と同等である [31,32]. 同様に, 

は巨視的に 2%～3%の真ひずみを生じた後も継続的に増加した. ただし, この増加は他の
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試料における増加よりも顕著ではなかった（Fig.8（a、b））. 破壊ひずみ約 22% のとき, 

は約 1.2 × 1015 m−2 に達した. 

 

 

Figures 8 Dislocation density (ρ) of the α-Al matrix of the specimen under tensile loading and 
macroscopic stress–strain curves: (a) as-manufactured, and heat-treated at (b) 300 °C and (c) 530 °C. 
(Reference: N. Takata, M. Liu, M. Hirata, A. Suzuki, M. Kobashi, M. Kato、H. Adachi, Journal of 
Materials and Technology, 178 (2024) 80-89.) 

 

 

Figures 9 Heterogeneous strain () of the Si phase of the specimens under tensile loading, and macroscopic 
stress–strain curves: (a) as-manufactured, and heat-treated at (b) 300 °C and (c) 530 °C[58]. 

 

Fig.9 に示すように, Si 相に由来する回折ピークを Williamson-Hall 法 (式 (4)) を使用

して解析した. Si 相の不均質ひずみは引張変形下において変化した. 引張変形前, 造形ま

ま試験片における不均質ひずみは、熱処理試験片における値よりも高かった. 造形まま試

験片（Fig.9（a））では, 巨視的ひずみ<5％でほぼ一定であり, その後, 破断するまで〜0.08

まで単調増加した. 興味深いことに, この値の増加は Si 相の見かけの降伏, つまり計算さ

れた相応力の変化に対応しており, セル状微細組織における多数の微細な Si 相粒子の塑

性変形を示唆している . この傾向は  300℃ 熱処理した試験片においても観察され 

(Fig.9(b)), 破断時点で <0.03 まで増加した. 530℃で熱処理した試験片（Fig.9(c)）では, ひ
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ずみ領域全体においてほぼゼロであり, α-Al 母相中に分布する粗大な Si 相は塑性変形が

生じなかったことを示唆している. 

 

4．考察 

4.1 降伏強度を高める微細組織要因 

引張試験中の In-situ XRD 測定により, α-Al 相と Si 相の間の応力分配の変化, および造形

まま, および熱処理後の異なる微細組織を有する PBF-LB Al–12%Si 二元合金における引張

変形中の α-Al 母相内の転位密度の変化を明らかにすることが出来た. 興味深いことに, α-

Al 相の造形まま試験片の巨視的な降伏点において, 相応力はわずかに減少した後, ほぼ

飽和した. この応力緩和は, α-Al 母相における塑性変形の開始を示し, 対照的に, Si 相の相

応力は巨視的歪み硬化領域 (> 2%)においても連続的に増加したことから, 巨視的流動応

力は, セル微細組織内における多数のSi 相粒子によって維持されることが示唆された. こ

の傾向は 300℃熱処理試験片においても観察された一方, 530 ℃熱処理試験片では, Si 相へ

の分配応力は大幅に低下した. これらの結果は, 高い分配応力が, 造形ままの試験片にお

ける柱状 α-Al 相を囲む α-Al/Si 共晶領域内の Si 相粒子の分布に関連している可能性がある

ことを示している（Fig.2（g））. 対照的に, α-Al 母相中に比較的均一に分散した粗大 Si 相

（Fig.2（i））は, 530℃熱処理試験片の均一な変形を促進し, その結果, Si 相への低い分配応

力をもたらした.  

巨視的な流動応力に対する各相の寄与をさらに理解するため, α-Al 相と Si 相への分配

応力を, 平均相応力と体積分率から定量化した. ガンドルフィ光学系により測定した回折

強度プロファイルを Rietveld 解析し, Si 相の割合を算出した. 算出された Si 相の体積分率

は, 造形まま, 300℃熱処理および 530℃熱処理の試験片でそれぞれ 9.7%, 13.0%および 

13.0%であった [40]. 造形まま試験片における Si 相の割合が低いことは, α-Al 母相中の

固溶 Si 含有量が高いことに由来する.  

α-Al 相と Si 相の分割応力を Fig.10 に示す. α-Al 母相と Si 相の寄与を足した全応力は, 

試験片の巨視的な応力ひずみ曲線 (Fig.4) によく一致する. 分割した応力は, 巨視的な流

動強度に対する各相の寄与を表し, 特に, 全ての試験片で巨視的な降伏に先立ち, 変形の

初期段階において, 応力は主に α-Al 母相に分配されており, 巨視的な降伏強度は α-Al 母相

の微細組織に依存していることを示している. α-Al 母相の結晶粒径の熱処理による変化は

わずかであるため, 溶質 Si 量が主に造形まま試験片における降伏強度の増加に寄与して
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いると考えられる, 造形まま Al-12%Si 二元合金では, α-Al 母相中に 3.2%という高い固溶 

Si 量であったが (Fig.3), 300 または 530℃熱処理試験片において測定された固溶 Si 量はは

るかに低かった [40] . 固溶 Si 量が低いにもかかわらず, 300℃熱処理試験片では Fig.10(b)

に示すように, α-Al 母相内への高い分配応力により, 200MPa を超える高い降伏強度を示し

た. これは固溶 Si 量以外の要因も合金の降伏強度に影響を与えることを示唆している. 

 

 
Figures 10 Partitioned stress of the α-Al and Si phases and total stress under tensile loading: (a) as-
manufactured, and heat-treated at (b) 300 °C and (c) 530 °C [58]. 

 

Williamson-Hall 法から定量化したように, 530℃熱処理試験片と比較し, 造形まま, およ

び 300℃試験片は荷重前において高い値を示し, PBF-LB を使用して造形された他の Al-

Si 合金においても高い転位密度 (1～5×1014 m-2) の算出結果が報告されている [37,38]. し

かしながら, 300 ℃熱処理試料において, α-Al 母相中には Fig.2（k）に示すように転位がほ

とんど観察されず, PBF-LB Al-Si 合金において高密度の転位は TEM によっては報告され

ていない [12, 22, 26, 49]. これは, Williamson-Hall 法によって算出された転位密度（Fig.4）

の元となる不均質ひずみがの全てが, PBF-LB 造形まま Al-Si 合金中の初期転位に由来する

ものではない可能性があることを示唆している. 考えられる原因として, 多数の Si 相粒子

に囲まれた柱状の α-Al 相の弾性拘束であり, これは造形直後の熱処理 (300℃) 試験片の

セル状微細組織形態によって確認される. PBF-LB 中の凝固収縮により, α-Al 母相に弾性ひ

ずみが生じる可能性があり, これは 300℃の熱処理後においても残留している可能性があ

る. しかし, 高い固溶 Si量以外の高降伏強度に寄与するその他の微細組織要因の詳細は不

明のままですある, したがって, 軟質 α-Al 相および硬質 Si 相のセル状微細組織形態にお

ける弾性ひずみ/応力状態をより詳細に理解するためには, 有限要素解析によっても定量

化を試みる必要がある [26,50]. 
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4.2 ひずみ硬化能の向上に対する微細組織要因 

ひずみ硬化領域（> 2%）では, 造形まま試験片および 300℃熱処理試験片の Si 相への

分配応力が大幅に増加し, 破断直前では全応力の半分が Si 相に分配されている（Fig.10(a, 

b)） . しかし , 530℃熱処理試験片では , 分配応力は全応力の約 30%まで制限された

（Fig.10(c)）. したがって, Si 相粒子の分布に応じて, Si 相への応力分配量が増加したこと

により, ひずみ硬化が促進されたと考えられる. 

 

 
Figures 11 (a) Strain hardening rate (dσ/dε) and (b) dislocation density (ρ) in the α-Al matrix as a function 
of the macroscopic true strain [58]. 

 

ひずみ硬化に対する Si 相分布の影響をさらに理解するために, 巨視的な応力-ひずみ曲

線からひずみ硬化率 (dσ/dε) を計算した結果を Fig.11 に示し, さらに Al 母相における変

化と比較した. 応力-ひずみ曲線の低い機械剛性により, 見かけの低い弾性率を示している

が, 造形まま試験片では塑性変形の領域全体でより高いひずみ硬化率を示した（Fig.11（a））. 

熱処理試験片と比較して, 造形まま試験片ではひずみ硬化の初期段階（2％〜4％）におい

ての単調増加がより顕著であったことから（Fig.11（b））, 初期段階のひずみ硬化能の増

加は, α-Al 母相内の転位の増殖が原因であり, 造形ままの試験片の高強度化に寄与した. 興

味深いことに, このの顕著な増加は, 2%～3%のひずみで造形ままの試験片における巨視

的な降伏点付近において生じ (Fig.11(b)), 転位増殖能の増加は, 変形下における α-Al 母相

における転位源の動的核生成を示唆している. 特に, 常温において, 多量の固溶 Si を含む

α-Al 相中にナノスケール Si 相が動的析出すると, 塑性変形の初期段階における流動応力を

強化し[16], 動的析出した Si 相粒子は転位運動の障害 [16,51]と増殖源 (おそらくオロワ
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ンループ機構 [52])として重要な役割を果たすと考えられる. したがって、過飽和固溶体

（α-Al 母相）中の固溶 Si 量は, 引張変形中の動的析出によるひずみ硬化を促進する可能性

がある. また, 造形まま試験片では（巨視的な降伏に続く）約 3% のひずみにおいて が

一時的に減少する傾向が見られたが (Fig.11(b)), 主な要因は依然として不明のままであり, 

PBF-LB Al-Si 合金の塑性変形メカニズムを完全に理解するためには, さらなる調査が必要

である. 

ひずみ硬化領域（> 2%）では, 造形後の熱処理（300℃）試験片は 530℃熱処理試験片よ

りも高い値の増加を示し（Fig.11(b)), 高いひずみ硬化率を示した(Fig.11(a)). これは, セル

状微細組織に関連する Si 相粒子の分布に起因すると考えられ, Si 相への分配応力の単調増

加にもつながった. したがって, 多数の Si 相粒子で形成されたセル壁の近くに高密度の転

位が堆積し, 高い内部応力下で Si 相粒子が弾性変形したことが予想される. この仮定は, 

以前に提案された強化メカニズム[19, 21, 22, 26]とよく一致する. このモデルに基づくと, 

Si 相のさまざまな飽和相応力 (Fig.7(a, b)) は, 造形まま試料と 300℃熱処理試料の飽和 

値の違いによく対応しており(Fig.8(a, b)),  例えば 300℃熱処理試験片では, Si 相の相応力

は適度に低く（Fig.7（b））, α-Al 母相において対応する低いを示した（Fig.8（b））. 熱処

理による Si 相粒子の粗大化により, 柱状 α-Al 相を囲むセル壁に Si 粒子が存在しない領域

が形成されると（Fig.2（h）, 図 3（b））, 転位運動の障害が低下し, それに伴い転位増殖も

低下した. 

造形後の熱処理（300℃）試験片において, Si 相応力の流動応力曲線はひずみ硬化段階の

後期において降伏を示した（Fig.7（a, b））. 相応力の緩和は, Si 相粒子に生じる塑性変形を

示唆しており, 造形まま試験片では, Si 相応力が降伏する〜6％の巨視的ひずみにおいて Si

相の不均質ひずみが増加した（Fig.9（a））. Si 相の飽和相応力は、室温における サブミク

ロンサイズの Si 単結晶の臨界分解せん断応力 (1.5～2.5 GPa [53]) に相当する. 300 °C 熱処

理試験片では Si 相の明らかな降伏が観察され（Fig.7（b））,  それによりひずみ硬化領域

で増加し（Fig.9（b））, Si 粒子において, 局所的な塑性変形が生じていることを示唆してい

るが, このような結果は 530℃熱処理試験片では観察されなかった. 

Si 粒子が塑性変形したかどうかを確認するため, 引張変形した試験片を TEM 観察を行

った. その結果を Fig.12, Fig.13 に示す. 造形まま試験片（Fig.12（a））では,伸長した α-Al 

相中に, 変形前には観察されなかった（Fig.２（j））ナノスケールの Si 析出物と高密度の

転位が存在していることが明らかになった. なお, ナノスケール析出物が Si 粒子であるこ
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とは電子回折パターンによって（Fig.12（b）同定した. このナノスケール析出物のサイズ

は約 5～30 nm であり（Fig.12(c, d)）, 絡み合った転位と相互作用したと考えられる

（Fig.12(a)）. 観察された転位の形態は, 動的に析出したナノスケール Si 相が, 転位の運

動の障害となり, それに続いて生じるオロワンループ機構による転位の増殖(Fig.11(b)に示

すように、転位密度の増加に対応))に対する顕著な役割を果たす可能性があるという仮定

を裏付けている [52].  

 

 

Figures 12 (a) TEM bright-field image of the dislocations interacted with nanoscale precipitates in the α-
Al matrix and (b) corresponding electron diffraction pattern, (c, d) TEM images showing nanoscale 
precipitates of the Si phase, (e, f) TEM images showing planer faults inside the fine eutectic Si phases in 
the tensile-deformed specimen of the as-manufactured Al–12Si alloy (applied plastic strain was 
approximately 5%) [58]. 

 

さらに, 引張変形後におけるセル壁の Si 相粒子の内部に, 引張変形前にはほとんど観察さ

れなかった面状欠陥が, 確認された（Fig.12（e, f））. これらの面上欠陥の形態は, 室温で塑

性変形した Si 単結晶の {111} 面上の転位およびそれに関連する積層欠陥とよく一致す

る[53]. このような積層欠陥は、300℃で熱処理した試料の共晶 Si 相の内部に多く観察さ

れた (Fig.13(a, c)). 実際, 変形した PBF-LB AlSi10Mg 合金では面状欠陥またはナノ双晶

が観察されている[36]. 一方, 530℃熱処理試料では, 粗大化した Si 相中には面状欠陥や転

位は観察されなかった (Fig. 13 (b))、α-Al マトリックス中に比較的高密度の転位が観察さ
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れました (Fig.13(d)). これらの事実は,  Si 粒子と隣接する α-Al 相内に多くの転位が蓄積

したことによって高い内部応力が発生した造形まま試験片において, Si 粒子の弾性変形機

構がどのようなものであるかを示している. 結果として, Si 相は応力を緩和するために塑

性変形する可能性があり, これが後期段階におけるひずみ硬化の低減に寄与した可能性が

ある.  

 

 
Figures 13 TEM bright-field images of the dislocations in the α-Al matrix or planer faults in the Si-phase 
particles of the tensile deformed specimens of (a, c) 300 °C heat-treated and (b, d) 530 °C heat-treated 
samples. The applied plastic strains were approximately 9 % and 20 % in the 300 °C and 530 °C heat-
treated specimens, respectivel (applied plastic strain was approximately 5%) [58]. 

 

まとめると, 今回の解析結果は, α-Al 過飽和固溶体と α-Al 相を取り囲む微細な Si 粒子

の分布が, PBF-LB Al-Si 合金の高強度に大きく寄与していることを示している. 高濃度の

固溶 Si は固溶強化をもたらし [54], 応力負荷時の動的析出の駆動力として機能するため, 

ひずみ硬化がさらに強化される. Mg を含む Al-Si 基合金の場合, 過飽和固溶体中に形成

される原子クラスターまたはナノスケールの析出物が強化に寄与する可能性がある



87 
 

[12,55,56]. さらに, セル壁に局在する多数の Si 相粒子は, ひずみ硬化の転位障害として重

要な役割を果たしており[19, 21, 38], 変形中の高い内部応力下では, Si 粒子が塑性変形する

ことによって応力を緩和し, それにより破壊へと至る後期段階でのひずみ硬化が減少する. 

したがって, この結果は, PBF-LB Al-Si 系合金をさらに強化するためにはセル壁上の Si 相

粒子を制御することが必要であるという新たな開発指針を示唆している. この指針に基づ

き, 合金を発展させるためには, Al 基多元素系における多相共晶反応を使用して追加の強

化相を導入し, セル壁の体積分率を増加させることが効果的であると考えられるが[57], 

PBFLB プロセスを使用して多相凝固微細組織を制御するための合金組成を設計するには, 

さらなる研究が必要である。 

 

5. 結論 

この研究では, PBF-LB プロセスにより造形された Al-Si 合金が高強度を示す要因となる

微細組織について調査した. 時効硬化に対する合金元素の影響を除去した PBF-LB Al-

12%Si 合金について, 造形まま試験片と, それに熱処理を施すことによって異なる微細構

造を有する試験片に対し, 引張変形下での放射光 In-situ XRD 測定を行った. その結果, 得

られた結論を以下に示す.  

(1) 巨視的な降伏よりも早い変形の初期変形段階では, すべての試験片においてほとんど

の応力が Si 相ではなく, α-Al 母相へ分配されており, α-Al 母相の微細組織が降伏強度を

支配していることが示唆される. α-Al 過飽和固溶体中の高濃度の固溶 Si は固溶強化を

促進し, 負荷時における動的析出の駆動力として機能することによって, PBF-LB Al-Si

合金のひずみ硬化をさらに強化させた. 

(2) 巨視的な降伏を示した後, ひずみ硬化領域において, α-Al 母相における転位密度の増

加に伴い, Si 相への分配応力は単調に増加した. ひずみ硬化領域の後半において, Si 相

への分配応力曲線は降伏を示し, Si 相内に大きな不均質ひずみが観察された. これらの

結果は, PBF-LB 造形まま Al-Si 合金において, セル状微細組織のセル壁に局在する多

数の Si 粒子が転位運動を阻害する障害として大きな役割を果たおり, ひずみ硬化に寄

与していることを示している. 変形中に高い内部応力が発生し, Si 粒子は応力緩和のた

めに塑性変形することが, 破壊に至る最終段階におけるひずみ硬化の減少に寄与して

いる可能性がある. したがって, α-Al 過飽和固溶体と, 多くの柱状 α-Al 相を取り囲む
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微細な Si 相粒子の分布が, PBF-LB Al-Si 合金の高強度の微細構造要因であると考えら

れる. 
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Appendix：ガンドルフィ測定  

 

 XRD測定からは, 電子顕微鏡測定よりも大きい体積からの統計的なデータが得られるこ

とから, Rietveld 解析法などを用いることにより, 複相組織における相分率をより定量的に

求めることに適している. しかしながら, 金属材料では, その作製方法由来の集合組織を

有しており, 例えばアルミニウム合金圧延材では, Brass 方位や S 方位などの圧延集合組織, 

焼鈍材では立方体方位などの再結晶集合組織を示す. 金属 3D プリンタで作製したアルミ

ニウム合金においても積層方向に配向した組織が得られるため, これらの結晶配向は相分

率を算出するために大きな障害となる. 

 配向による影響をキャンセルするため, 粉末化することが考えられるが, 目的の組織を

保ったまま粉末 XRD 測定に適した粒子径数m の均一な粉末にすることは容易ではない. 

Rietveld 解析法には配向パラメータがあり, 弱い配向であれば修正して解析できることは

可能であるが, 一般的には, 強い集合組織をもつ場合は配向パラメータによる修正だけで

なく, 測定方法を工夫する必要がある.  

 本研究では, 積層造形した Al-12Si 合金と, その焼鈍材における-Al 母相と Si 相の相分

率を求め, 両相がどのひずみにおいてどの程度の寄与をしているか, 分離を試みた. その

ために行ったガンドルフィ光学系を用いた測定について追補する. 

 SPring-8 BL19B2 において, Fig.1 に示すガンドルフィ光学系を構築した. 入射光エネルギ

ーは 37keV, ビームサイズは 100 m×400 m, カメラ長は 573mm, 回折 XRD の測定は一

次元検出器 MYTHEN 12 台である. φ1 mm もしくは 1 mm 角の棒状試料を Fig.2 のステー

ジに設置し, 軸回転, 軸回転を行いながら幅 5 mm の z 軸揺動を行いながら XRD 測定を

行った. これにより, 1 mm×1 mm×5 mm の体積における平均情報を集合組織をキャンセ

ルして測定することが可能である. Fig.3にAl-Si通常鋳造合金における測定結果を示す, 回

転や揺動が一つもしくは二つの場合は, 特定の回折ピークが得られない場合や, ピーク強

度が低角側よりも高角側の方が高い場合があったが, 軸, 軸回転と z 軸揺動を行いながら

測定することによって, ランダム配向の試料とほぼ同じピーク強度比の XRD プロファイ

ルが得られた.  

この手法を用い, 積層造形まま Al-12Si 合金と焼鈍材における Si 相分離を求めた結果を

Table 1 に示す. 積層造形ままでは-Al 相内に Si が過飽和固溶しているため, Si 相の体積分

率は低いが, 焼鈍によって Si が析出することによって体積分率が増加した. 803 K 焼鈍材
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では体積分率が減少したが, これは, 603K よりも-Al 相内への Si 平衡固溶量が高いため

である[40].  

 

Figure 1 Gandolfi measurement system in BL19B2 beamline in SPring-8. 

 

Figure 2 Three-axis swinging and rotating Gandolfi measurement stage 

 in BL19B2 beamline in SPring-8. 
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Figure 3 XRD profiles of Al-Si alloy, casted measured by Gandolfi system with (a)no rotation, (b) only 

 rotation, (c)  rotation and z axis swing and (d)  rotation,  rotation and Z swing. 

 

Table 1 Volume fraction of Si phase obtained from Rietveld analysis[40]. 

 as-bult 473K aged 573K aged 603K aged 803K aged 

Vf [%] 8.69 10.55 11.15 11.72 10.98 
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II-5  Al-Si10Mg 合金積層造形体に対する低温焼鈍の影響  

 

金沢大学 宮嶋 陽司 

 

1. はじめに 

積層造形法の一種であるレーザ粉末溶融法（Laser-Powder Bed Fusion L-PBF）に

よるアルミニウム（Alminum: Al）合金の作製については多くの報告があり[1]，

AlSi10Mg は L-PBF の代表的な Al 合金として広く利用・研究されている[2-4]．L-PBF

を用いるメリットは，機械加工を含む従来法では達成できない複雑な金属 3 次元構造

を作製できることである[5-7]．鋳造と L-PBF で作製した AlSi10Mg の間には微細構

造の違いがあり，これは作製プロセスの違いに関連している．例えば，L-PBF で加工

された材料は，一般に冷却速度が 105 K/s のオーダーという事で極めて速いため，溶

質原子の濃度が高い[8]． 

通常の AlSi10Mg に対するプロセスでは応力除去熱処理  (Stress Relief Heat 

Treatment: SRHT) として 573 K 程度の焼鈍が適用されるため，573 K を超える焼鈍の

組織への影響も調査されている[4, 9, 10]．この SRHT は，内部応力を低減するために粉末

材料の供給元のレシピにも記載されている．L-PBF 加工部品が複雑な 3 次元構造を持つ場

合や，部品の特定部分のサイズが小さい場合は，SRHTが重要であることは明らかである．

しかし，それ以外の用途では，内部応力の緩和を必要としない可能性もある．このような

場合には，573K より低い温度で焼鈍することで，低温焼鈍に伴う組織変化に基づき優れ

た力学的特性が得られる可能性がある． 

最近，AlSi10Mg に対して 573K 以下の比較的低温のアニール（Low Temperature 

Annealing: LTA）の効果が報告された[11-18]．L-PBF で作製した AlSi10Al の主なターゲ

ットは構造応用分野である．L-PBF 法で作製した AlSi10Mg の欠陥は，X 線マイクロトモ

グラフィーやフラクトグラフィーを用いて評価した結果，構造材料としての応用の観点か

ら室温（Room Temperature: R.T.）や 523K での引張変形や破壊に重要な役割を果たして

いることが指摘されている[19]．しかし，Al 合金は電気伝導や熱伝導の用途にも使用され

るため，L-PBF で作製した AlSi10Mg の電気抵抗率𝜌の測定が求められている． 

金属の𝜌は，自由電子の平均自由行程の変化が反映されており，母相中の固溶体原子など

の散乱中心の密度に関連する値である[20]．また，格子振動も電気抵抗率に影響を与える
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事が知られている．これらの寄与は加算則として扱うことが可能で，マティーセン 

(Matthiessen) の法則として知られている．厳密には，他の散乱中心も𝜌に影響を与える

[21]．例えば，格子欠陥として，空孔，転位，粒界，金属表面などが挙げられる．したがっ

て，𝜌の測定値を用いて微細構造の変化を理解することが可能である． 

なお，𝜌測定の測定温度には 293K と 77K が選ばれることがおおい．前者は 293 K の𝜌

から換算される 293K での導電率が導電性電気材料の応用上重要だからである．ここで，

導電材料の導電率の単位としては．よく焼鈍した純銅を 100%とする， %IACS がよく用

いられている．液体窒素の沸点は，実験中に極端に高圧になったり低圧になったりするよ

うな極端な圧力変化が生じない限りほぼ一定であるため，低温における測定温度として選

択されることが多い． 

そこで，573K 以下の LTA の影響を調べるため，AlSi10Mg の機械的性質と微細構造の

変化に加えて，293K と 77K での電気抵抗率の変化を測定した． 

 

2. 実験方法 

 

Fig. 1  The schematic illustration of the coordinates of AlSi10Mg alloy. z is the building direction. The 
cutting plane for tensile test specimens is represented as red. (reference: Effect of low-temperature 
annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, 
Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright 
Elsevier) 

 

AlSi10Mg 合金試料は，table 1 に示す化学組成の粉末を用いて L-PBF プロセスで作

製した [6, 9]．粉末の積層厚さは約 30 μm であった．L-PBF 試料作製は， EOSINT M 

280（EOS GmbH，ドイツ）を用いて常温で 380 W の出力にて行った．積層粉末層の厚

さは 30 μm，隣接するレーザー走査のハッチ間隔は約 110 μm，異なる積層粉末層間の

回転角度は 67°であった．L-PBF 加工中は，作製したサンプルの酸化を防ぐため，高純度

Ar ガスを使用した．作製条件の詳細は[9]を参照されたい．Fig. 1 には，x 軸，y 軸，z 軸
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などの試料座標の模式図を示し，造形方向は z 軸に平行である．測定および観察用の試験

片は，アーク放電ワイヤーカット機（ブラザー，HS-300）で切断した．一部の試験片の表

面は，エメリー紙で機械研磨した． 

 

Table 1  chemical compositions of AlSi10Mg alloy (mass.%) [6, 9]. (reference: Effect of low-
temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused 
AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
 

Element 

mass% 

Si Mg Fe Cu Mn Ni Zn Pb Sn Ti Al 

Standard 9.0~11.0 0.2~0.45 ≦

0.55 

≦

0.05 

≦

0.45 

≦

0.05 

≦

0.10 

≦

0.05 

≦

0.05 

≦

0.15 

bal. 

ICP 

analysis 

10.23 0.37 0.12 - - - - - - - bal. 

 

 

低温等時焼鈍は，シリコンオイルを用いたオイルバス（EYELA, RCX-1100S）を用いて

LTA として行い，アニール温度𝑇ୟを 413K または 473K とした．特定のアニール時間𝑡ୟで

焼鈍を中断し，直ちに水冷した後，測定／観察を行った．以下では，as-build 試験片を 𝑡ୟ 

= 0s として扱う． SRHT[9]による報告された組織を再現するために，常温条件下で炉を

用いて 573K で 2 時間の焼鈍も行った． 

各𝑡ୟの電気抵抗 R の測定は，4 端子法を用いて，100 mA の定電流を供給する精密電流

源とナノボルト計（Keithley 6221 および 2182A）を用いて，R.T.（293 K）および液体

窒素（77 K）下の温度条件で実施した．直径 0.3 mm のアルミニウムワイヤー4 本を，精

密スポット溶接機と溶接ヘッド（日本アビオニクス製，NRW-DC100A と NA-60A）を用

いて，断面積約 1 mm2の棒状の試験片にスポット溶接した．ここで，内部の 2 本の配線

はナノボルトメータ用であり，外部に位置する他の 2 本の配線は精密電流源用である．

Fig. 2 に示すように，実験中のハンドリングによる溶接接点の断線を避けるため，4 本の

ワイヤーを石英フレームに巻き付けた．詳細な手順については，文献[22, 23]を参照され

たい． 
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Fig. 2  The schematic illustration of specimens placed on a frame for four-terminal electrical resistance 
measurements. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical 
properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 
26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

一般に，金属の𝑅 を測定する場合，2 端子法よりも 4 端子法の方が，ナノボルトメー

タの内部抵抗が高いため，接触抵抗や配線の𝑅の影響を最小限に抑えることができるため

好ましい．すなわち，MΩオーダーの内部抵抗によりナノ電圧計を通過する電流はほぼゼ

ロとなり，ナノ電圧計と試料の間に位置する接触抵抗や電線の𝑅により発生する電圧降下

は，4 端子測定の場合無視できる． 

𝑅は，デジタルマイクロメーターで測定した断面積と，デジタルノギスで測定したナノ

ボルト計の 2 本の内線間のギャップ長を用いて電気抵抗率𝜌に換算した．以下，測定温度

を𝜌ଶଽଷや𝜌଻଻.のように添え字で示す． 

X 線回折（X-ray diffraction: XRD）は，X'Pert PRO MPD（PANalytical 社製）を用

い，電圧 45 kV，電流 40 mA の条件で Cu 管を用いて行った．ここで，Cu-Kα線の波長

は 0.15418 nm であり，格子定数 a は Nelson-Riley 法[24]を用いて評価した． 

ビッカース硬さ試験は，試験片の x-y 平面の表面をエメリー紙で#2000 まで機械的に研

磨し，各焼鈍時間ごとに行った．ビッカース硬さ試験は，マイクロビッカース硬さ試験機

（島津製作所，HMV-G30）を用い，試験力 0.409N，10 秒間で 7 点を測定し，最大値と

最小値を除いた残りの 5 点から平均値を算出した．5 点の最大値と最小値はエラーバーで

示した． 

引張試験は，島津製作所製の AG-X 10N-10kN を用い，初期ひずみ速度 8.3×10-4 s-1
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にて，R.T.および常温条件下で実施した．試験片の厚さは約 0.7mm で，ゲージの長さは

5 mm，幅は 2 mm である．チャック部とゲージ部の間には半径 1 mm の R 部を設け

た．従って，チャック部の幅は 7 mm，チャック部の長さは 9 mm 以上のものを使用する

事となる．引張方向は，y 軸に平行な方向，言い換えると，積層方向（z 軸）に垂直な方

向である． 

圧縮試験用の試験片は，断面積 1×1 mm2，高さ 2 mm のものを用意した．試験片の表

面はエメリー紙で#2000 まで機械的に研磨した．圧縮試験は，機械試験機（AG-X 10N-

10kN，島津製作所製）を用い，初期ひずみ速度 10-3 s-1 ひずみ速度（クロスヘッド速度 

0.120 mm/min）にて常温下で行った．圧縮方向は z 軸に垂直（y 軸に平行）である．公

称塑性ひずみ𝜀୬,୮はクロスヘッド変位から評価した． 

光学顕微鏡検査はデジタル顕微鏡（キーエンス社製，VHX-5000）を用いて，𝑡ୟ = 0 

s，600 s，7.2 ks の試料に対して行った．試料の表面は，エメリー紙で#4000 まで機械的

に研磨した後，粒径 0.06μm のα-アルミナ粉末でバフ研磨した．鏡面が得られたら，希

硝酸（濃硝酸と水の体積比 1：3 の混合液）で腐食エッチングを行い，メタノールで試料

を洗浄し，エッチングを停止した． 

電子線後方散乱回折(Electron Back-Scattering Diffraciton: EBSD)は，電界放出型走

査電子顕微鏡(Field Emittion type-Scanning Electron Microscope: FE-SEM, JEOL, 

JSM-7900F)を用いて行った．EBSD 用試料は，シートから TD 方向に 1mm，RD 方向

に 2mm，TD 方向に 0.8mm，𝑡ୟ=0 秒，600 秒，21.6ks で切り出した．EBSD 試料の表

面をエメリーペーパーで#4000 まで研磨し，粒径 0.06μm のα-アルミナ粉末で鏡面が得

られるまでバフ研磨した．さらに，（Struers, OP-S）のコロイダルシリカ水溶液で 35 分

間バフ研磨した．ここで，OP-S：水の体積比は 1：10 であり，研磨布（Struers，MD-

Chem）を使用した．コロイド粒子を除去するため，希釈した洗剤を入れたビーカーに試

料を入れ，15 分間超音波洗浄を行った．ここで，希釈洗剤は界面活性剤として使用さ

れ，その後の水中での 30 分間の超音波処理によって除去された．EBSD 測定は加速電圧

20kV で行い，EBSD 解析ソフトウェア（Oxford Instruments, Aztec）で EBSD カメラ

（Oxford, Symmetry）を制御した．EBSD 解析は，HKL チャンネル 5（オックスフォー

ド・インストゥルメンツ）の Tango を用いて行って，逆極点図（IPF）マップを EBSD

データから作成した．IPF マップの横の標準的な立体三角形として表されるカラーキーに

は，z 方向に垂直な平面を示している． 
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 透過型電子顕微鏡(Transmission Electron Microscopy; TEM)用の薄箔試料は，

ワイヤー放電機とイオンスライサー(JEOL EM-09106IS)を組み合わせて，Ar イオン条件

は 7V の電圧として作製した．TEM は，加速電圧 200kV で動作する電界放出型透過電子

顕微鏡(Field emission-type TEM: JEOL, JEM-2100F)を用いて行った．エネルギー分散

型分光法（EDS）は，走査型透過電子顕微鏡（Scanning Transmission Electron 

Microscopy STEM）モードで行い，二次元（2D）元素マッピング像を取得した． 

 

3. 実験結果および考察 

Fig. 3 は，𝑇aが 413 K と 473 K の時の，ビッカース硬さℎの𝑡ୟ依存性のを示している．

ℎの変動が小さい場合には，エラーバーが記号に重なっている場合がある．初期ビッカー

ス硬さは 140HV 程度であり，その後，413K（𝑡ୟ = 43.4ks）と 473K（𝑡ୟ = 1.4ks）でそ

れぞれの𝑇ୟにおいて 160HV と 145HV の最大値を示した．ピークの後，𝑇aが 413K と

473K の試験片のℎは，それぞれ𝑡ୟ=77 ks で約 150 HV，𝑡a=31 ks で約 130 HV まで減少

する．𝑇aが 413K の試料のℎはもっと減少する可能性があるが，時間の制約で実験を中止

した．しかしながら，𝑇aが 473 K の場合，ℎは初期値(𝑡ୟ= 0 s)よりも減少し，140 HV 程

度であり，𝑇aが 413 K の場合にℎのピークが見られる． 

 

Fig. 3  Change in Vickers hardness depending on annealing time at 413 K and 473 K. The dashed lines 
are the guide of the eyes. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and 
mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, 
Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
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Fig. 4 は，𝑇ୟが 473K と 413K の場合の，𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻の𝑡ୟによる変化を示している．573K

で 7.2ks アニールした後，空冷した試料の𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻も，SRHT の典型的なアニール条件

であるため，一種の参考試料として表示している[9]．まず，格子振動の寄与，言い換

えればフォノンの影響により，𝜌ଶଽଷは常に𝜌଻଻より高いことがわかる．𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻の差

は常に 40 nΩm 程度である． 

 

 

 

 

Fig. 4 Change in electrical resistivity measured at room temperature and 77 K depending on annealing 
time at 473 K and 413 K. A specimen 573 K annealing for 7.2 ks and then air cooling is also displayed. 
The dashed lines are the guide of the eyes. The opened and filled symbols represent 𝜌ଶଽଷ  and 𝜌଻଻ , 
respectively. Ta is the annealing temperature for the specimen. (reference: Effect of low-temperature 
annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, 
Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright 
Elsevier) 

 

 

次に，𝑡ୟ = 0 s の試験片の𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻はそれぞれ約 80 nΩm と 40 nΩm であり，SRHT

の試験片の𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻はそれぞれ 41 nΩm と 8 nΩm である．以下，𝜌ଶଽଷと𝜌଻଻の差をそれ

ぞれ𝛿𝜌ଶଽଷと𝛿𝜌଻଻と表記する．𝑡ୟ = 0 s の試験片と 573K で焼鈍した試験片の𝛿𝜌ଶଽଷと𝛿𝜌଻଻

は，573K 焼鈍による AlSi10Mg 合金の組織変化に起因する．さらに，𝛿𝜌଻଻は𝑇ୟ = 473 K

と𝑇ୟ = 413 K のいずれの場合も𝑡ୟの増加とともに減少する． 
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Fig. 5 は，413K と 473K における𝑡ୟの変化に伴う XRD によって求めた𝑎の変化を示

す．なお，破線はめやすである．ここで，縦軸が格子定数𝑎で横軸が1/

2{cosଶ𝜃/ sin 𝜃 + cosଶ𝜃/𝜃}である Nelson-Riley プロット[24]を用いた．Nelson-Riley プ

ロット上で線形フィッティングを行い，切片を𝑎として導出している．図からわかる

ように，両焼鈍温度において，𝑡ୟの増加に伴い，𝑎は約 0.4043nm から約 0.4048nm ま

で増加したことが分かる． 

 

 

 

Fig. 5 Change in lattice constant evaluated using XRD depending on annealing time at 413 K and 473 K. 
The dashed lines are the guide of the eyes. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical 
resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and 
Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

 

Fig. 6 に，(a) まま材，および，(b) 473K で 7.2ks アニールした試料の光学顕微鏡写真

を示す．図 6(a)と(b)の間に大きな違いはなく，いわゆるメルトプール（溶融池）が観察

される．メルトプールは，レーザーショットによって溶融領域が形成され，高い冷却速度

で急冷された結果形成されるとされる[2, 9]．メルトプールは扇状の領域であり，光学顕

微鏡写真では容易に認識できるが，以下のように表示される EBSD データから作成され

た IPF マップでは簡単に識別ができない．これらの結果より，光学顕微鏡写真のスケー

ルによる微細組織に大きな変化はないといえる． 
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Fig. 6 Optical micrographs of specimens; (a) as built and (b) annealed at 473 K for 7.2 ks. (reference: 
Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder 
bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

Fig. 7 は，𝑇ୟ =473 K で (a)まま材と，(b) 600 秒および(c)21.6 ks の焼鈍した試

料の IPF マップである．まま材の AlSi10Mg (Fig. 7a) は，過去の報告[9]にあるように，

z 軸方向に伸びた結晶粒からなるメルトプールを示している．さらに，多くの結晶粒が

z 軸に沿って<100>方向を示しており，これは凝固方向と関連している．また，光学顕

微鏡写真のスケールと同様に，SEM/EBSD のスケールによる顕著な組織変化は見られ

なかった． 
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Fig. 7 IPF map of specimens; (a) as-build, and annealed at 473 K for (b) 600 s and (c) 21.6 ks. (reference: 
Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder 
bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
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Fig. 8 に引張試験で得られた AlSi10Mg 合金の公称応力-公称塑性ひずみ (𝜎୬-𝜀୬,୮) 曲線

を示す．いずれの試験片も破断点では 400MPa 以上の比較的高い流動応力を示し，破断

ひずみ 𝜀୬,୮ は 0.05 以上である．0.2%耐力𝜎଴.ଶは，𝑡ୟ = 0s，0.6ks，21.6ks の場合，それ

ぞれ 271MPa，276MPa，265MPa である．最も高い流動応力を示す𝑡ୟ = 600 s は，Fig. 

3 に示すℎのピーク付近であることがわかる．𝑡ୟ = 21.6 ks のℎは，Fig. 3 に示すように，

𝑡ୟ = 0 s のそれよりも低い．このように，ℎの傾向は𝜎଴.ଶの傾向と類似している．𝑡ୟ = 0 

s，0.6 ks，21.6 ks の極限引張強さ（UTS）は，それぞれ𝜀୬,୮ ≈ 0.12 で 471 MPa，𝜀୬,୮ ≈ 

0.08 で 450 MPa，𝜀୬,୮ ≈ 0.07 で 408 MPa である．L-PBF の AlSi10Mg は，均一な伸び

を示した後に破断に至るだけで，UTS 後の𝜀୬,୮の明確な低下は見られないことが指摘され

る．ネッキングが始まると不均一な変形を示す鋳造 AlSi10Mg とは異なる．このよう

に，本研究で得られた AlSi10Mg 材の UTS は鋳造した AlSi10Mg と必ずしも一致しな

い． 

 

 
Fig. 8 Stress-strain curves of AlSi10Mg alloy annlealed at 473 K for 0 s, 600 s, and 21.6 ks 
obtained from tensile tests. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and 
mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, 
Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
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Fig. 9 Stress-strain curves of AlSi10Mg alloy annealed at 413 K or 473 K for various time obtained from 
compression tests. 𝑇ୟ  and 𝑡ୟ  are annealing temperature and time, respectively. (reference: Effect of 
low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused 
AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

 

Fig. 9 に圧縮試験から得られた AlSi10Mg 合金の𝜎୬-𝜀୬,୮曲線を示す．圧縮試験は座屈が

発生した後に停止しており，極限圧縮応力（Ultimate compression stress: UCS）は座屈

点における𝜎୬として定義される．従って，UCS は引張試験で得られた UTS のように扱

うべきではないが，参考値として示した．これらの値は Table 4 に示されている．LTA

を用いた試験片の UCS とℎの間にも同様の傾向が見られる．𝑇a = 473 K の場合，𝜎଴.ଶとℎ

の間には同様の傾向が見られるが，𝑇ୟ = 413 K ではそのような傾向は見られなかった．

𝑇a = 413 K の場合，𝜀୬,୮ ≈ 0.02 の後，𝑡ୟ= 43.2 ks の流動応力が𝑡ୟ = 259.2 ks の流動応

力よりも高くなる． 

基本的に，𝛿𝜌は𝑡ୟの増加に伴う散乱中心密度の変化を反映し，𝜌の減少は散乱中心密度

の減少を意味する．一般に，𝜌்は Matthiessen の法則[19]によって理解することがで

き，次式で示されるように格子欠陥を含むように拡張された[21, 22]． 
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𝜌் = 𝜌்
ୟ୪୪୭୷ + Δ𝜌୴ୟୡ. ∙ 𝑁୚ + Δ𝜌ୢ୧ୱ୪. ∙ 𝐿୚ + Δ𝜌ୋ୆ ∙ 𝑆୚ (1-1) 

𝜌்
alloy

= 𝜌்
pure

+ ෍ 𝛥𝜌்
௜

௡

௜

⋅ 𝐶௜ (1-2) 

ここで，𝜌்
ୟ୪୪୭୷は，対象の合金の𝜌்を意味する．また，Δ𝜌୴ୟୡ. [Ωm/at.fraction]，Δ𝜌ୢ୧ୱ୪. 

[Ωm3]，Δ𝜌ୋ୆ [Ωm2]は，それぞれ𝜌に対する空孔，転位，粒界の単位体積あたりの濃度/密

度である．理論計算値を Table 2 に示す[25]．𝑁୚，𝐿୚，𝑆୚はそれぞれ空孔濃度，転位密度，

粒界密度である．𝜌்
pure

は単結晶純金属の𝜌்であり，言い換えると，母相に格子欠陥がない

場合である．𝛥𝜌்
௜ と𝐶௜は𝜌்の単位濃度と i 番目の合金元素の濃度である． 

 

Table 2  Properties of elemental metallic solutes in aluminum [26]. (reference: Effect of low-temperature 
annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, 
Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright 
Elsevier) 
 

Solute  

element 

Solubility 

(at.%) 

Solubility 

(mass%) 

𝛥𝜌 

(nΩm/at.%) 

𝛥𝜌 

(nΩm/mass%) 

Si 1.6 1.66 7.2 6.9 

Mg 17 15.6 4.6 5.0 

Fe 0.025 0.05 5.4 2.7 

 

本研究では，𝑁୚，𝐿୚，𝑆୚などの格子欠陥の寄与は大きくないと仮定した[21, 22]．ま

ず，LTA は空孔の濃度に大きな影響を与えない．なぜなら，試料は電気抵抗測定の 1 週

間以上前に室温で保持されていたからである．ここで，室温は Al の融点（K）の 50%程

度であり，空孔濃度は測定前の室温における平衡状態にあると考えられる．第二に，塑性

変形がないため，𝐿୚に大きな変化はないと考えられる．第三に，粒径が通常数μm 以上

の粗粒材料の場合，𝑆୚は無視できる． 

したがって，𝜌は主に固溶原子濃度の変化に影響される．本研究で LTA として用いた𝑇ୟ

の範囲は，鋳造および L-PBF で作製した AlSi10Mg の固溶からの析出に関する時効に関

する既報[10, 13, 18]と同様である．さらに，ビッカース硬さは Fig. 3 に示すようなピー

クを示していため，本研究では析出が起こっているといえる． 
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Table 2 [26]に示すように，𝛥𝜌ୗ୧は 6.9 nΩm/mass%，𝛥𝜌୑୥は 5.0 nΩm/mass%，𝛥𝜌୊ୣ

は 2.7 nΩm/mass%である．鋳造で製造された Al の場合，Si と Mg の固溶限はそれぞれ

1.7 mass%，15.6 mass%，Fe は 0.005 mass%である．AlSi10Mg を鋳造で作製した場

合，溶質である Si (1.7mass%)，Mg (0.37mass%)，Fe (0.12mass%)のすべてが LTA によ

って析出物を形成しても，期待される𝛿𝜌は 14 nΩm 程度である． 

 
Table 3  Expected 𝜌 based on the solubility and concentration of AlSi10Mg. (reference: Effect of low-
temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused 
AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
 

Solute  

element 

Solubility 

(mass%) 

𝜌 at 

solubility 

(nΩm) 

Concentration 

(mass%) 

𝜌 expected in 

AlSi10Al  

(nΩm) 

Si 1.66 11.5 10.23 70.6 

Mg 15.6 78.2 0.37 1.9 

Fe 0.05 0.14 0.12 0.3 

 

14nΩm という推測値は，実際に測定された約 20 nΩm の𝛿𝜌よりもまだ低い．この差

は，L-PBF で作製された Al 合金の冷却速度が速いため，固溶原子の濃度が高くなったた

めと考えられる[8]．すなわち，table 3 に示す固溶限よりも溶質原子の濃度が高い事を示

唆する．しかし，L-PBF でも 10%の Si は固溶状態で存在しないことは明らかである．

AlSi10Mg 中の Si 濃度は 2.5 mass%から 2.9 mass%と推定され，これは文献で報告され

ている L-PBF－AlSi10Mg の実験結果[8, 17, 27]と一致した．なお，最大値と最小値は，

Si を除くすべての合金元素がマトリックス中に固溶体 (0.37 mass%の Mg と 0.12 

mass%の Fe)として存在すると仮定して評価している． 

L-PBF で作製した Al-12%Si 合金の場合，SRHT によるαマトリックス中の Si 濃度の

減少は約 3.0 mass%と報告されている[27]．Al-Si10Mg と Al-12%Si では Al 合金の化学

組成が異なるが，Al-Si10Mg で検出される他の合金元素の濃度は Mg と Fe のみであり，

その濃度は比較的小さい．したがって，電気比抵抗測定による溶質 Si 濃度の減少の推定

値は許容範囲と考えられる． 

過去に，𝑎の増加は 433K で 14.4ks の T5 アニールによって引き起こされ，これは析
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出と溶質原子濃度の低下に関連していると報告されている[13]．本研究では，電気抵抗

率，ビッカース硬さ，XRD 測定によっても LTA による析出を確認した．OM を用いた微

細構造観察によると，𝑇ୟ = 473 K は光学顕微鏡スケールで微細組織を変化させないこと

から，𝑇ୟ = 413 K は𝑇ୟ = 473 K に比べて影響が少ないと予想される．また，Fig. 7 (a), 

(b)に示す IPF マップ上でも同様の微細組織が観察され，𝑇ୟ = 473 K は結晶学的観点から

微細構造を変化させないことを示唆している．これは，SRHT に使用された 573 K や溶

体化処理に使用された 803 K のような高い𝑇ୟでも，結晶方位の観点から微細構造に明確

な変化を与えなかったという以前の報告と一致している[11]． 

Table 4 に示すように，明らかに圧縮試験から評価した𝜎଴.ଶは，引張試験から評価した

𝜎଴.ଶよりも大きい．このような𝜎଴.ଶと s-s 曲線の非対称性は，L-PBF で作製された材料と

して既に報告されている[28, 29]．一般に，L-PBF で作製した AlSi10Mg は気孔を有し，

本研究のように相対密度がほぼ 100%であっても，空隙（気泡）が引張試験や圧縮試験に

異なる影響を与える．引張変形の場合，空隙は拡大し，延性を制限してしまう．一方，圧

縮試験では空隙が圧縮されるため，引張変形に比べて延性が向上する．したがって，圧縮

変形と引張変形の間に𝜎଴.ଶと流動応力の非対称性が存在することは本研究において妥当で

ある． 

 

Table 4  0.2% proof stress, ultimate compression stress (UCS), and buckling strain of the compression 
specimens. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical 
properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 
26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
 

𝑇ୟ 

(K) 

𝑡ୟ 

(ks) 

0.2% proof stress 

(MPa) 

UCS 

(MPa) 

Buckling strain 

(-) 

as-built 0 384 808 0.27 

413 
43.2 368 652 0.30 

259.2 386 621 0.19 

473 
0.6 353 780 0.30 

21.6 326 704 0.28 

573 7.2 197 383 ~0.40 

 

機械的特性には異方性もあり，言い換えれば，造形方向に対する角度という点で，荷
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重方向依存性がある [4, 29]．例えば，造形方向に平行な荷重方向は，造形方向に垂直な

荷重方向と比較して，降伏強さや UTS が低くなる．このような異方性は疲労試験でも観

察され，X 線コンピュータ断層撮影法 [30]に基づく空隙率や溶融不足と関連しているこ

とが指摘されている．また，パンケーキ状の融着不足が疲労に大きな影響を及ぼすことも

報告されている．とはいえ，本研究では，引張試験および圧縮試験のいずれにおいても，

荷重方向は造形方向に対して垂直であり，機械的特性の異方性を考慮する必要はない． 

 

 

Fig. 10, TEM bright-field images show precipitation morphologies in columnar a-Al phases of the L-PBF 
AlSi10Mg samples; (a) as-built, annealed at 413 K for (b) 43.2 ks, and (c) 259.2 ks, and annealed at 473 
K for (d) 120 s, (e) 600 s, and (f) 21.6 ks. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical 
resistivity and mechanical properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and 
Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
 
 

Fig. 10 に示すように，TEM 明視野像は，L-PBF AlSi10Mg 試の柱状 -Al 相内部の析

出物形態の𝑡ୟ依存性を示す．(a)はまま材，(b)は 413K で 43.2ks，(c)は 259.2ks，(d)は

473K で 120 秒，(e)は 600 秒，(f)は 21.6ks で焼鈍したものである．Fig. 10 (a)は L-PBF

で作製した AlSi10Mg の典型的な凝固組織であり，従来の報告でも見られる形態である

[27]．z 方向に伸長した柱状のα-Al 粒があり，その周囲を微細な Si 相の粒子が取り囲ん

でいる．また，多数の微細 Si 粒子がα-Al/Si 共晶組織中に存在する．比較的低い温度
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(𝑇ୟ=413K)で 43.2ks の焼鈍では，Fig. 10 に示すように，多数の粒子状のコントラストが

均質に観察され，α-Al 粒内に針状のコントラストが局所的に見られる．さらに，Fig. 

1010（c）に示すように，259.2ks の熱処理後も微細な粒子状のコントラストが残ってい

るのに対し，針状または細い板状の暗いコントラストがα-Al 粒内に形成されている．こ

のような板状・等軸粒子は鋳造 Al-Si 合金[31]や L-PBF 加工 Al-Si 合金[14, 32]の Si 相析

出物として知られている．Fig. 10 (d) - (f) に示すように，比較的高い温度 (𝑇ୟ=413K) で 

120 秒，600 秒，21.6 ks の焼鈍を行った場合にも同様の組織変化が起こる． 

 
Fig. 11 (a, c) TEM bright-field images and (b, d) corresponding selected area electron diffraction patterns 
of L-PBF AlSi10Mg samples annealed at (a, b) 413 K/43.2 s and (c, d) at 473 K/21.6 ks.  (reference: 
Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of laser-powder 
bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 2023, pp. 144876, 
Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

いずれにせよ，LTA によってα-Al 粒内に微細な板状または等軸の Si 相析出物が出現

することは明らかである．Fig.11（a）と（c）は，それぞれ 413 K で 43.2 ks，473 K で

21.6 ks 焼鈍した L-PBF AlSi10Mg 試料の TEM 明視野像である．Fig. 11 (b)と(d)は，そ

れぞれ Fig. 11 (a)と(c)に対応する制限視野電子回折(SAED)パターンである．取得された

SAED パターンは，Si 相の 111 回折を明瞭に示している．Mg2Si 相からの回折は検出さ

れなかった．この結果から，板状または粒状の形態を持つナノサイズの Si 相の析出物が
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存在することが確認された． 

Fig. 12 (a)と(b)は、413K で 43.2ks 熱処理した AlSi10Mg 試料のナノ析出物の高分解

能 TEM 像と、(c)対応する SAED パターンである。高分解能 TEM 像から、α-Al 結晶

粒内の 111 面に沿って、長さ〜10nm、厚さ〜2nm の板状のコントラストが見られる。

SAED パターンからは、ストリークは観察されず、板状のコントラストは Guinier-

Preston (GP)ゾーンではないことがわかった。ナノサイズの Si 相は、溶液中の過飽和 Si

を含むα-Al マトリックス内の 111 面上に核生成することが示唆される。 

 

 

 

Fig. 12 (a, b) High-resolution TEM images showing nano-sized precipitates and (c) corresponding 
selected area electron diffraction patterns of L-PBF AlSi10Mg samples annealed at 413 K for 43.2 ks.  
(reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical properties of 
laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 26 April 
2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 
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Fig. 13. STEM image and corresponding EDS element maps of the L-PBF AlSi10Mg sample aged at 413 
K for 256.2 ks. (reference: Effect of low-temperature annealing on electrical resistivity and mechanical 
properties of laser-powder bed fused AlSi10Mg alloy, Materials Science and Engineering: A, Volume 871, 
26 April 2023, pp. 144876, Miyajima et al., Copyright Elsevier) 

 

 

Fig. 13 に示すように、STEM 像と対応する EDS 元素マップからも、413K で 256.2ks

焼鈍した AlSi10Mg 試料では、α-Al 粒内の析出物に Si 元素が濃化していることがわか

る。しかし，析出物には Mg や Fe 元素は検出されなかった。その結果、TEM と

STEM/EDS の観察結果は、α-Al 結晶粒内の過飽和固溶 Si を消費する Si 相の析出を示

唆しており，その結果は電気抵抗率と XRD 測定の結果と一致した． 

 

4. 結言 

AlSi10Mg を L-PBF で作製し、その後 413K と 473K の LTA を適用した結果、以下が

判明した。ビッカース硬さ測定では、473K 焼鈍で約 160HV、413K 焼鈍で約 145HV の

最大値を示した。引張試験で得られた 0.2%耐力は約 270MPa であるのに対し、圧縮試験

で得られた耐力は 326MPa から 386MPa の間であった。293K で測定した電気抵抗率は

約 80nΩm から約 60nΩm に変化し、77K で測定した電気抵抗率は約 40nΩm から約

20nΩm に変化した。溶質 Si の推定濃度は 2.5mass%から 2.9mass%である。X 線回折か

ら得られた格子定数は 0.4043nm 付近から LTA により 0.4048nm まで増加し、溶質 Si 濃

度が減少していることがわかった。Si 相の析出形態に関する TEM 観察結果は、LTA に

よる溶質 Si 原子の消費を支持するものであり、これは電気抵抗率および XRD 測定の結
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果と一致した。これらの結果より，適切な LTA を施すことでα-Al 粒内にナノ Si 粒子を

析出させることができ，力学特性も向上させることが出来ることが判明した．また，それ

に伴って電気導電率も増加する事が判明した． 
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