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第１章 序論  

1.1 研究背景 

現在, 金属加工の分野において金型あるいは切削工具は主に「超硬合金」と呼称されるセ

ラミックスと金属の複合材料で製造されている. 超硬合金とは、周期律表第Ⅳa, Ⅴa, Ⅵa 族

に属する 9 種類の炭化物を対象とし, 鉄（Fe）, コバルト（Co）, ニッケル（Ni）などの鉄

族金属を用いて焼結結合した合金の総称である. Table 1-1 に 6 種類の炭化物の特性を示す. 

超硬合金には多くの組成の組み合わせが可能であるが, 主にタングステン・カーバイド

(WC)からなる硬質材料相の耐摩耗性と, コバルト(Co)からなる金属バインダーマトリック

スの靭性を兼ね備えた組み合わせは高硬度, 高強度, 高剛性を兼ね揃えていることから, 

WC-Co 組成の複合材料を指して「超硬合金」と呼称している. 

1927 年に, タングステン・カーバイド（WC）を硬質材料に, コバルト（Co）を金属バイ

ンダーとして用いた材料をドイツの Friedlich Krupp 社から「WIDIA（Wie Diamant）」とし

て市販が開始されたことが超硬合金と呼ばれる複合材料の始まりである[1]. 日本において

は, 1930 年に東芝製作所（現：タンガロイ）から, 「タンガロイ（Tungaloy）」という名称

で生産販売が開始された.  

工具においては, それまでに使われていた高速度鋼とは対照的に, 超硬合金は耐熱性が

高いため, 切削工具用途においては許容切削速度を大幅に向上させることができた. その

ため, WC-Co は産業界の高い要求に対応可能で, かつ最も広く使用される高性能切削材料

としての地位を確立した[2]. その後も製造プロセスと微細構造の最適化, 合金元素の変化, 

超硬合金へのさらなる耐摩耗性付与を目的とした CVD , PVD や DLC などの表面コーティ

ングの組み合わせにより, 超硬工具や金型の性能を着実に向上させてきた[1,3,4]. 

超硬合金の製造には, Fig. 1-1 に示す粉末冶金法が用いられている[5]. このプロセスは, 

WC と Co の原料粉末を混合し, 数百 MPa の圧力で圧縮して仮成形体を形成し, 真空炉に

て焼結することで, 緻密で均質な組織構造にする. WC-Co の組織構造の特徴は, Fig. 1-2 に

示すような WC（セラミックス）と Co（金属バインダー）の相が別々に存在することで, 微

細な WC 粒子が Co マトリックスに分散していることである.  
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Table 1-1 Various properties of carbide materials for cemented carbides [4]. 

 

 

Fig. 1-1 Process for the production of cemented carbides in powder metallurgy 
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Fig. 1-2 Microstructure of a typical cemented carbide for molds and cutting tools (VM-30) 

焼結プロセスにおける焼結時間, 雰囲気, 熱的な条件と, WC 原料粉末の粒子径を変化さ

せることで, 超硬合金の機械的特性（硬度, 強度, 剛性）を高めることができる. 単純な形状

の工具や金型は, 焼結された仮成形体の形状からの切削・研磨で比較的短時間で製造するこ

とが可能であるが, 特殊工具と呼ばれる複雑な形状の場合は, 丸棒や立方体の超硬合金を

研削加工して形状を作り出している[3]. 製品の最終形状に応じて, 研削・研磨などの加工プ

ロセスは, 時間とコストを要する[6]. 例えば, 金型や工具の内部構造で冷却用の潤滑油を

供給するためには、時間とコストをかけて加工する必要があり, 加工が容易なシンプルなデ

ザインにすることが多い.  

一方, 近年積層造形プロセス技術が急速に発展しており, 複雑な形状を持つ樹脂, 金属, 

セラミックス製品の製造が可能になった. 積層造形プロセスでは, トポロジー・幾何学的な

自由度が拡大する[7]ため, 特に, 少量生産で複雑な形状を持つ特殊工具や金型の設計・製造

において, 大きなメリットを示す可能性を秘めている. 

 積層造形プロセスの中でも，レーザ粉末床溶融結合法（Laser-Powder-Bed-Fusion: LPBF）

は, 現在, 金属材料の積層造形に広く用いられている[8]. LPBF 法は 3D データに基づき, 

ベースプレートと呼ばれる金属製の板材に敷かれた粉末にレーザービームを選択的照射し

て溶融し, 粉末床一層ごとに凝固させる. レーザ照射後, ベースプレートは指定された層の

厚さだけ下げられ、次の粉体層が敷かれる. 複雑な形状を粉体層から層ごとに作り上げるこ

とが可能な技術である.  
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Fig. 1-3 Schematic of a typical LPBF process (Virginia Tech’s Institute for Critical 

Technology and Applied Science) [8]. 

LPBF 法で生産された金型は, すでに各産業での適用が始まっているが[9-13], 適用可能

な材料はマルエージング鋼など数少ない鋼合金に限られており, ツールホルダーやツール

ボディの製造に限られているため, より高硬度が求められる金属を加工するためのプレス

金型などへは適用範囲外となっている. 

LPBF 法による超硬合金の製造は, 金型や切削工具の製造には様々な課題を抱えており, 

これまで工業的な適用はされておらず技術開発が求められている. 従来の粉末冶金法では, 

焼結時に, WC と Co 間の相境界で, 時間と温度を制御した拡散プロセスを行うことで, 高

密度化と微細構造の形成を実現している. しかし, 従来の粉末冶金法とは根本的に異なる

超硬合金の粉末組成や特性および, LPBF 法におけるプロセス制御が課題となる. 

以上の背景から, 本研究では, 低欠陥の超硬合金積層造形体の微細構造を実現し, プレス

用金型として使用するのに十分な機械的特性を得るために, 超硬合金材料の LPBF 法にお

ける様々な課題を解決する方法を検討する. 初めに超硬積層造形体の微視組織形成過程を

検討する. その後, 積層造形体に存在する欠陥を低減し微視組織の均質化を試みる. 超硬積

層造形体の機械的特性を向上させるため, 粉末材料の組成, および熱処理条件や LPBF 法の

プロセスパラメータの最適化を実施する.  
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1.2 超硬合金の特性と用途 

1.2.1 超硬合金材料 

本項では, 金型や切削工具の製造に用いられる超硬合金（WC-Co）に焦点を当て, 超硬合

金材料の材料科学的な構造, 特徴, 特性について述べる. LPBF 法における超硬合金の積層

造形に関する課題の検討をするために, 従来の粉末冶金法における金型や切削工具の製造

プロセスと適用されている代表的な超硬合金の特性について説明する. 

1.2.2 超硬合金の組織構造と組成 

超硬合金の微視組織は, 高い耐摩耗性を有する WC 粒子が高靭性を有する金属相の Co マ

トリックスに分散している. WC と Co の原料粉末は, 焼結過程を経て超硬合金が製造され

る. また, 一部は熱間静水圧プレス（Hot Isostatic Pressing: HIP）に供され, 気孔をほとん

ど含まない緻密な焼結体を得ることができる[4]. Fig. 1-2 に示したように, 焼結された超硬

合金の微視組織は WC と Co の二つの材料で構成される[2]. 

「硬質金属」という用語は, 通常 50 体積％以上の硬質材料（特に炭化物）と鉄（Fe）, ニ

ッケル（Ni）またはコバルト（Co）をベースとする金属バインダーを有する硬質複合材料

に用いられる[4]. 狭義では, 炭化タングステン（WC）を硬質材料とし, コバルト（Co）を

金属バインダーとする複合材料を「超硬合金」と呼ぶ. 一方, 炭化チタン（TiC）, 窒化チタ

ン（TiN）, 炭窒化チタン（TiCN）などのセラミックス材料が使用される場合には, 「サー

メット」という用語が使用される[4]. 

超硬合金は, 金型や切削工具に最も広く使用されている材料であり[2], 特に, 高い弾性

率, 破壊靭性値を有するのは, 鉄（Fe）, コバルト（Co）, ニッケル（Ni）などの金属との

良好な濡れ性によるものである. 金型や切削工具の製造に適した硬質材料はタングステン

カーバイド（WC）であり, 室温で安定状態の WC は六方晶で空間群は P6m2 である. Fig. 

1-9 に示す W-C 系状態によると, WC は広い温度範囲で炭素が 50 at%（6.13 mass%）を中

心に均質領域は極めて狭い[3,14,15]. 化学量論からわずかに逸脱するだけで, Fig. 1-4 の赤

矢印の方向に示すように, WC に加えてグラファイトや W2C などが形成される. 炭素が過

剰になると, グラファイト（C）が形成され, タングステン（W）が過剰になると, 温度に応

じて W または W2C が析出する. これらは WC より密度が高く, 硬度が低いことが特徴で

ある[16].  
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Fig. 1-4 Phase diagram of the W-C system [14]. 

共晶凝固した WC と W2C の混合物は, 微細なラメラ状の構造を形成することにより

3000HV 以上のビッカース硬度を有しており, 耐摩耗用途に使用されている[17]. しかし, 

WC に比べて靭性が低いため, 金型や切削工具には適用されていない. また, 2516℃以上で

は, 面心立方構造の WC 相も検出されており, WC1-x[14]と呼称されている. WC1-x は, 炭素

が 37.1～50.0at%の幅広い均質性を持ち, 2516℃以下で分解して W2C と WC の混合物にな

る.  

WC と金属の結合状態が材料の機械的特性に大きな影響を与えるため, 超硬合金の製造に

適する金属は, 1951 年に Norton によって定義された[18]. WC 粒子を完全に濡らすために, 

金属は液相が形成される温度で焼結することが必要とされる. 
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適用されるアプリケーションや材料特性だけでなく, 環境影響や経済面の要求も高まり,  

WC に対応する様々な金属相が研究されている[19,20]. しかし, 産業界からの高い機械的

特性の要求のため, ほとんどの用途において WC に最適な金属相としては Co が適用され

ている[4]. 室温において Co は六方晶の構造をしているが, 約 422℃以上になると, 面心立

方格子構造の βCo へ変化する[21]. βCo は温度の上昇とともに WC 相の溶解度が増加し, 

Co に W が多く含まれると C の溶解度が低下し, W が少ないと C の溶解度が増加する[22]. 

各元素の溶解度は, C(T=1320℃)で 4.1at%, W(T=1471℃)で 21at%である[23,24]. 焼結さ

れた超硬合金では, Co は溶解した W と C 原子によって安定化されているため, 常に立方晶

として存在し, 長時間の熱処理においても六方晶に戻ることはないとされている[4]. 

WC-Co 系に TiC, TaC, NbC などの炭化物を添加することで, 六方晶の WC に加えて立

方晶が形成される. 特定の組成と焼結条件に応じて，WC 粒子は顕著なコアシェル構造を示

す[25,26]. この構造は多くのサーメットにも存在する[26,27]. よって, WC-Co の微細構造

は, WC と Co の量比, Co による WC の濡れ性, および Co の層の厚さに依存する. その他

の影響要因としては, WC と Co の線膨張係数の違い, WC の Co 液相への溶解度の温度依存

性, WC と Co の反応相が形成されることが挙げられる. また, WC 粒子サイズや粒度分布, 

形状も微細構造の特性に影響を与える[4,28]. よって, 超硬合金の微細構造は後述する焼結

プロセスに大きく影響を受けることとなる. 

1.2.3 粉末冶金法における超硬合金の製造工程 

現在, 超硬合金の製造・加工は粉末冶金法で行われており, 製造工程は Fig.1-1 の通りで

ある[2,3,4]. 超硬合金の用途や超硬メーカーの経験や設備によって, 個々のプロセスにお

ける詳細は異なる場合があるが[26], 一般的に知られている超硬合金製造工程の概要を下

記に示す. 

初めに, 出発原料となる WC 粉末は金属または金属酸化物の粉末（W, WO3 など）とカー

ボンブラックの混合物からの浸炭によって得られる. ここで, 浸炭時のカーボン量は非常

に重要であり, WC の均質性の範囲が非常に狭いため, カーボン量を 6.08～6.2mass%の範

囲内で精密に制御する必要がある[4].  

その後, WC と Co の粉末とパラフィンなどの有機バインダーを混合・粉砕を行う. 通常

はボールミルにて湿式で数日間粉砕・混合をすることで, WC を所定の粒子径に粉砕するの

と同時に各成分を均一に混合する. 溶媒は, 原料粉末の混合性向上と酸化防止のため, アセ

トン, アルコール, ベンゼンなどの有機溶剤が使用される. 原料粉末を粉砕し微細化すると, 

原料粉末に酸素が吸着し, 焼結中に炭素量の低下を招き, 焼結体に W3Co3C が発生して超硬

合金の品質劣化につながる. よって,  原料粉末の酸化には注意が必要である. 粉砕・混合が

完了した有機溶媒のスラリーは噴霧乾燥法などを用いて造粒を行う. 代表例として, スプ
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レードライヤーと呼ばれる乾燥と造粒が同時にできる装置が主に使用されている. スプレ

ードライヤーの概略図を Fig. 1-5 に示す[29]. 上部から 200℃程度に加熱された空気が導入

される乾燥塔内へスラリーを噴霧して瞬間的に乾燥することにより, 20～300µm の範囲の

粒度分布もつ球形度の高い顆粒状の粒子が得られる[3,4]. 乾燥塔を通過した微粉は次のサ

イクロンで回収される.  

 

Fig. 1-5 Schematic of the Spray Dryer equipment. [29] 

粉末の成型加工は, 主に金型プレス法, 冷間静水圧プレス法（cold isostatic pressing: CIP）,

押出しプレス法にて行われる[4]. その後, 焼結前に得られた圧粉体を機械加工により成形

して所要の形状を得る場合が多いが, これは最終製品の複雑形状に仕上げることを目的と

していなく, 上述の CIP による圧粉体などを所要の形状に仕上げるために必要とされてい

る. 超硬合金の圧粉体は 600～1000℃の予備焼結によって機械加工が可能な強度になる. 加

工設備は金属加工用の工作機械を用いてダイヤモンドのバイトやダイヤモンド砥石が一般

的に用いられる.  

焼結は, 超硬合金の液相出現温度（1298～1357℃）以上で行われ, 通常は 1350～1550℃

の温度範囲で実施される[4]. Fig. 1-6 に示すように, 焼結時の線収縮率は約 15～20％であ

り, これは 40～50％の体積減少に相当する. よって, 成形加工は収縮率を考慮して実施す
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る[4]. 単純な形状のものは, 予備焼結後の加工で最終製品に近い形状まで仕上げることが

できるが, 複雑形状の場合は, 焼結プロセスが完了した後の研削仕上げによって行われる

[4]. 

 

Fig. 1-6 Schematic representation of a typical temperature-time and amount of shrinkage-

time curve during the sintering of cemented carbide with the different process steps [4]. 

焼結工程は, WC をできるだけ小さく, 均一に Co マトリックスに分散し, 気孔や欠陥の

ない微細構造に形成し, また, WC と Co 以外の脆性相の形成を防ぐ必要がある重要なプロ

セスである. 以下で詳細を述べる. 

Fig. 1-6 に示すように, 最初に真空または水素雰囲気下の 600℃以下の温度範囲で, 有機

バインダーを気化させて排出し（脱脂）, 酸化物の還元を行う. 脱脂工程後, 本焼結に移行

する. 温度を上げていくと, 約 700℃から固相焼結が始まる[4]. Fig. 1-7 に示す WC-Co の

状態図[22]から, WC から W と C 原子が βCo 固溶体の境界線に沿って溶解して拡散する. 

WC と Co の結合領域における組成は, βCo 相領域と βCo + WC の間の青色で示された境

界線に対応している[4,25]. βCo 相の液相線・固相線温度は, 焼結過程での W や C の固溶

量の増加に伴い低下する. 焼結温度が結合相の共晶温度を超えると液相焼結が始まる[30]. 

液相は WC 粒子の間に入ることで WC 粒子を濡らす. 液相焼結は固相焼結に比べて拡散性

が高いのが特徴で, Co が 83at%の共晶に達するまで WC の溶解は進行する. さらに 1350～

1500℃の範囲で通常の焼結温度まで温度を上げると WC の溶解が進み, 未溶解の WC と液

相の動的平衡状態に達する. 液相焼結では WC 粒子の再配列が起こり, 緻密化が促進され

る[2,3,4]. 
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Fig. 1-7 Section Co-WC in the state diagram of the ternary system W-C-Co [22]. 

焼結時間が短すぎたり, 焼結温度が低すぎたりすると, WC の分布が不均一になる[31]. 

一方で, より高い焼結温度と長時間の保持は高密度化への影響は高いが, 小さな WC 粒子

の溶解と未溶解の大きな WC 粒子への再析出によるオストワルド成長により, WC 粒子が大

きく成長する[26,32]. また, 焼結プロセスにおける結晶粒の成長は, Co と炭素の含有量が

増加し, 原材料の WC 粒子のサイズが小さくなるにつれて増加することが知られている

[33]. そのため, 特に微粒の WC 原料粉末は, 焼結工程による粒成長を避けるために, 粒成

長抑制剤（V, Ti, Cr, Ta, Mo, Nb）を添加する[26,31]. 炭化物添加による WC 粒成長抑制に

ついては多くの研究が行われている[34]. 主な効果は WC と Co の相境界での混合炭化物の

析出によって, WC 結晶粒の成長を抑制すると考えられている. さらに, 炭化物 Co 相の飽

和状態に影響を与えることに関連するメカニズムについても議論されている[35]. 

最高到達温度での保持が完了すると, 冷却による液相の固化が始まる. WC の析出は, 共

晶温度に到達するまでの液相の冷却中に起こる. WC は結晶化傾向が高いため, W と Co が

共晶的に凝固しなく, βCo の完全な凝固が完了するまでの間, 既存の WC 粒の上に Co 相

からの WC が析出する. WC の βCo への溶解度は温度の低下に伴い低下するため, 700℃以

上の温度で凝固させても, 拡散過程で WC が既存の結晶に蓄積されていくことになる. 冷

却後に Co 相に溶解して残った W と C は, 立方晶の βCo 相を安定させるため, Co の機械

的特性に影響を与えている[2,4].  
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冷却工程は, アルゴン雰囲気中で圧力を上げて行うこともある. この工程は, 熱間静水圧

法（HIP）と呼ばれ, 焼結で残存する気孔を除去することができる. 冷却開始時には液相が

残存しているため, 圧縮には従来の熱間静水圧プレスよりもかなり低い圧力で効果を出す

ことができる[2,4,26]. 

雰囲気のコントロールは, 有機バインダーが気化した排ガス, WC や Co の酸化の度合い, 

Co の分布や表面の脱炭などに影響を与える. HIP 処理のコントロールパラメータは, 特に

焼結炉内の圧力, 温度, ガス組成である[26]. 炭素量の制御は, 構成される結晶相の形成に

決定的な影響を与えるため, 焼結プロセスにおいて非常に重要となっている. 焼結プロセ

スにおける元素バランスの変化の影響は, C-Co-W 系の三元系状態図を用いて説明すること

ができる. これにより, W, C, Co の濃度と温度の関数として, それぞれの相の組成を予測す

ることができる. 3 つの成分の割合は, ギブスの位相の三角形を使って表される. 温度依存

性を第 4 の変数として描けるようにするために, 圧力が一定であると仮定して, 3 辺のプリ

ズムの形の空間図が作成できる[36]. その複雑さゆえに, C-Co-W 三元系の状態図は, 3 次元

の図の中の 2 次元の部分を使って表現されることが多い（Fig. 1-7, Fig.1-8）. 

Fig. 1-8(b)は, Fernández Guillermet による, コバルトの質量分率が wCo = 6 mass%の場

合の C-Co-W 三元系状態図の断面図である[37]. この組成では, C の含有量が 5.76 mass%

であるため, βCo と WC のみで形成される（赤の破線）. この組成は化学量論的平衡と呼

ばれる. また, 灰色の塗られた箇所は W と C に対する Co の溶解性のために, 炭素含有量

が約 5.66 mass%から 5.77 mass%の偏った組成も許容されることを示している. この範囲内

であれば, Co 液相の冷却中に WC と Co のみで形成することができる. 前節で述べたよう

に, Co への炭素の最大溶解度は W よりもかなり低いため, WC-Co の許容範囲は, 化学量論

的平衡（赤の破線）から出発して, 炭素含有量が少ないか, W 含有量が多い方にシフトする

[4,28]. 炭素量が 5.77 mass%を超えると, 遊離したグラファイトが析出する. 炭素含有量が

5.66 mass%を下回ると, W3Co3C（η33）などの M6C や W6Co6C（η66）などの M12C が析出

する. M6C や M12C を脆性相とする η 相は, W と Co の比率を変えて形成することができる

（W4-xCo2+xC）[22]. また, η 相は WC よりも硬度は低く[16], 金属バインダーである Co

と結合するにより, 超硬合金全体の脆性化を引き起こす[4]. グラファイトと η 相の析出物

は, 機械的特性（特に抗折力）の低下につながるため, η 相の形成を防ぐことが重要となる

[2,3,26]. C-Co-W 系では, W3CoC 型の準安定相（Co3W9C4 など）も確認されており, κ 相, 

χ 相と呼ばれている[39]が, これらの相の特性は未だ明らかにされていない[40]. 
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Fig. 1-8 (a) isothermal section through the ternary phase diagram at 1150℃ [38], and (b) 

Section through the ternary phase diagram at 6mass%Co [37], 
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 WC と Co を得るための炭素範囲は Co 含有量の減少とともに狭くなる. これは, Fig. 1-

8(a)に示す C-Co-W の 3 元系状態図による等温区間で説明される[38]. WC と Co のみで形

成される領域は Co に W と C が溶解していくが, Co 含有量が減るにつれて狭くなる. Co

含有量が増加した場合, 凝固温度範囲における炭素の許容範囲が広がることを意味してい

る. しかし, Fig. 1-8(b)の温度低下に伴う相範囲の狭まりに見られるように, 固相に移行し

た後も M12C やグラファイトの析出が起こる可能性があるため, 炭素量は可能な限り化学

量論的平衡に近い含有量にすべきである[37].  

拡散プロセスは相平衡の設定に重要であり, 物質の組成と温度に加えて時間にも依存し, 

冷却速度にも依存する. 従来実施されてきた研究では, 非常に急速な冷却中に化学量論的

平衡状態においても η 相が形成されることが確認されている[4,33]. これは通常の焼結プ

ロセスでは起こりえないが, LPBF 法では冷却速度が非常に速いため化学両論的に WC と

Co が平衡に形成される含有量であっても, η 相が形成される可能性を示唆している. よっ

て, 焼結工程では金型や切削工具に必要な特性を発現するような微細構造と結晶相を制御

することが重要となることを示唆している. 

1.2.4 超硬合金の構造的な特徴と特性 

超硬合金の微細構造は, 機械的特性に大きな影響を与える[2,4,28]. WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co

など炭化物や混合炭化物を含む超硬合金やサーメットは, 選択可能な元素や組成の組み合

わせ数が多く, 複雑な微細構造を形成するため, 材料の特性について様々な形態で影響を

及ぼす[26]. 対照的に, 本研究で焦点を当てている単純な WC-Co 超硬合金の特性は, 以下

に示す微細構造の特性を介して理解することができる[2,4,28]. 

• 硬質相（WC）と結合相（Co）の体積分率（φWC, φCo） [-] 

• コバルト層間（λCo）の平均自由行程距離 [µm] 

• 硬質相の線形平均粒径 （dWC） [µm] 

WC-Co は X 線を透過しないため, X 線 CT などを用いて 3 次元的に微細構造を把握する

ことは非常に難しく, 従来から光学顕微鏡あるいは SEM 画像に基づいた 2 次元的な評価が

行われている[41]. WC-Co における 2 次元の微細構造は Fig. 1-4 に示した通りで, 多くの

場合, 硬質材料の WC と結合相の Co の存在割合は, 体積分率（φWC, φCo）あるいは, 質量

分率（wWC, wCo）またはモル分率（xWC, xCo）が用いられる. さらに, 微細構造を検討するた

めの項目としては, WC 粒子間の Co の厚さ, WC の平均粒子径である[28]. Fig. 1-9 は、Co

の厚さ λCo を示しており, Co の自由行程長さと呼ばれる. λCo が増加すると超硬合金の延性

と靭性も増加する. また, WC 粒子の線形平均粒径は dWC で表される. Co の自由行程長さ 

λCo は Co 含有量 φCo の増加と WC 粒子径 dWC が大きくなるに伴って増加する[2].  
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Fig. 1-9 Grain size of WC (dWC) and free path of binder phase (λCo) [4]. 

硬度, 靭性, 強度は超硬合金の重要な機械的特性であり, 超硬合金の微細構造に影響され

る[2]. 抗折力に影響を与える要因は, 材料組織に存在する材料の欠陥や相の不完全性であ

る. 例えば, 気孔, ガスインクルージョン, マイクロクラック, 異物, フリーカーボンや η

相などの脆性相の存在, Co や WC の凝集による組織の不均一性である[2,4,28]. 硬質金属の

微細構造の特性と特徴, および欠陥を金属組織学的に決定する方法は, ISO 4499 規格にて

規定されている[42]. 以下では, 硬い金属の本質的な機械的特性である硬さ, 靭性, 抗折力

と組織特性の関係を述べる. 

Fig. 1-10(a)に Co 含有量が硬度と抗折力に与える影響を示す[46]. Co 含有量の増加に伴

う硬度の低下が見られ, 抗折力は Co 含有量に比例して増加する[4]. また, 抗折力は WC 粒

子径などの他の因子からも影響を受ける[43-45]. Co 含有量が増加すると, 平均自由行程 

λCo も増加するため, 硬度, 抗折力, 靭性は λCo の影響を受ける[28,43]. 

超硬合金の WC 粒子径がロックウェル硬度（HRA）と抗折力 σm に与える影響を Fig. 1-

10(b)に示す[47-49]. WC の平均粒径 dWC が大きくなるに伴い, 硬度が低下することを示し

ており, このことは多くの先行研究でも明らかにされている[50]. なお, WC 粒子径が破壊

靱性 KIC に及ぼす影響については, 硬度とは逆の挙動があることが知られている. そのた

め, WC の粒径を大きくすると, 硬度は低下するが, 靭性は向上する傾向がある[4]. 抗折力

σm は、線形弾性的な材料の靭性と相関があり, また, 破壊の起点となる微細構造内部の欠

陥の大きさにも依存する[4]. 抗折力と破壊靱性および欠陥サイズ adef との比例関係は, 

Schatt らによれば, 𝜎𝑚 ∼ 𝐾𝐼𝐶/√𝑎𝑑𝑒𝑓の関係で表される[2]. 欠陥のない高硬度な超硬合金の

場合, WC 粒子が破壊の起点となる. そのため, Fig. 1-10(b)に示すように, dWC の減少に伴

い抗折力が低下する. しかし, WC 粒子径が 1µm 以下の, 微細な粒径範囲において抗折力
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の大幅な増加が見られることが知られており, 微細な WC 粒子径は硬度と強度が同時に向

上するため, 炭化物の細粒化が進んできた. しかし, 靭性が低いため, 高強度であるにもか

かわらずノッチ効果や衝撃応力に弱いという欠点を抱えている[2]. 

 

 

Fig. 1-10 (a) Flexural strength and hardness as a function of the cobalt content [46], (b) as a 

function of the dependence of the WC grain size [47-49]. 
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一方, 超硬材料の欠陥も機械的特性に影響を与える. 欠陥は破壊の起点となり, 特に抗折

力で大きな影響を受けるため, 微細構造における気孔は抗折力に影響を与える最も重要な

要因とされている. 超硬合金における硬度に関しては, 非常に微細な気孔の影響は大きく

ないとされている[28]. しかし多孔質な組織や, 炭素量の不均衡による η 相の形成は, 組

織構造の典型的な欠陥につながる. 欠陥が曲げ強度や硬さに与える影響については, 炭素

過剰の状態でグラファイトが析出すると, 硬度と抗折力が低下する. 炭素が不足すると, 

M6C などの η 相が形成される. これは, WC から炭素が欠乏している W2C や W1-x と延性

のある Co が反応することが脆化につながっているため[28,33], 硬度が上昇する一方で, 

抗折力は低下する.  

以上より, 本項で述べた超硬合金の構造的特徴と特性の相関関係は, 後の LPBF 法で形成

された超硬合金積層造形体の実験結果を考察するための基礎となる. 

1.3 レーザ積層造形の現状と課題 

1.3.1 金型製造における積層造形 

近年, Additive Manufacturing（AM）の産業適用が進んでおり[51], 金属材料の積層造形

は, 産業的にも大きな関心を集めている[52]. 2010 年以前までプロトタイピングと呼ばれて

いた試作対応にとどまらず, さまざまな業界の製造プロセスとして定着し, 売上も伸びて

いる[8,52,53]. 2011 年に AM が注目を浴び始めた頃, 金型製造は積層造形プロセスが適用

可能な重要な産業の 1 つとされていた[54]. 本研究では特に, 内部冷却などを備えることが

可能な複雑な内部構造を有する金型を 3D プリンタで製造する技術開発を目的にしている. 

また, 金型の製造だけでなく, 切削工具の分野での応用検討も進んでいる. この分野での可

能性と技術開発による発展促進は, 本研究を実施するにあたり大きな動機となっている. 

1.3.2 積層造形プロセスの特徴 

AM の各プロセス原理に応じて, 積層するメカニズムやプロセスは異なる. 既存のプロセ

スは多種多様であるため, 以下では, 硬質金属材料への適用が既に進んでいる造形方法に

焦点を当てて説明する. すべての積層造形プロセスに共通する特徴は, 3D CAD データを基

に, 粉末材料を層ごとに溶融して図面通りの造形物を連続的に構築することである[55]. 

Magics などのソフトウェアを用いて, 3D モデルを粉末層毎に個々の 2 次元の図面に変換す

るスライスと呼ばれる処理を行う. 

1 層の厚さは, 造形速度と解像度によって決定される. さらに, 装置に依存する造形時の

パラメータは, 通常, 幾何学的なレイヤー情報に割り当てられる. データ全体が装置に転送

され, 実際に造形するためのコンポーネントを構築していく. 
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積層造形には様々な方式があり, 基本的にはどれも 1 層 1 層積層していく仕組みである. 

造形方法によって, 造形物の精度, 扱える材料とその物性, 造形可能なサイズ, スピード, 

メンテナンス性など, 様々な特徴の差異がある. これらの違いは, 加工された材料の機械的

特性だけでなく, 微細構造にも影響を与える. 最大の造形サイズ, 解像度や寸法精度, 造形

物の表面粗さ, 幾何学的な制約など造形方法の選択によって影響を受ける. さらに特徴的

なのは経済的な側面で, 例えば, 最大造形体積や造形速度や粉末材料のコストなどである

[8]. 標準規格である ISO/ASTM 52900 [56]には, さまざまな積層造形プロセスの概要が記

載されている. 金属材料やセラミック材料の加工には, 直接造形と間接造形の 2 つのアプロ

ーチがある[57,58]. 直接造形は, 粉末床融合（PBF）や指向性エネルギー堆積（DED）など

がある. PBF 方式では, 粉末材料をベースプレートに層状に敷き, 製造する造形物のそれぞ

れの輪郭領域内で熱エネルギーを選択的に入力することにより, 下の層と融合させる. エ

ネルギー源は, 一般的に Fig. 1-3 に示したレーザベース（LPBF）または, Fig. 1-11 に示す

電子ビームベース（Electron-beam based powder bed fusion: EPBF）である[56]. LPBF 法

は材料の酸化を防止するために不活性雰囲気中で積層造形が行われ, EPBF 法は電子ビーム

による真空下で行われる[55]. EPBF 法は LPBF 法と比較して造形速度が高い[55,59]. 一方

で, 造形精度や表面品質が低い[8]という違いがある. PBF 方式, 特に LPBF 法を用いた

WC-Co の積層造形に関しては, いくつかの研究成果が報告されている. 

直接造形のもう一つの方式は, Fig. 1-12 に示す DED 方式である[60]. 近年では, DED-LB

法（Directed Energy Deposition, Laser-based）が最も広く普及している. この方法は, 粉末

材料が不活性雰囲気下のキャリアガス流で加速され, レーザービームの焦点でノズルを通

って可塑化または溶融され, ストリップ状の基板に塗布される[56]. PBF 方式とは異なり, 

DED 方式では 1 つの工程で異なる素材を手間なく加工することができる. さらに, ほとん

どのシステムが多軸キネマティクスを採用しているため, 造形物のサイズが限定されない

ことも特徴である. 非常に高い造形率と相まって, DED 方式は既存のワークピースの修理

や大規模なコンポーネントの構築のためのハイブリッドプロセスとして適している[8]. 

DED 方式による WC-Co の積層造形については, 多くの研究成果が報告されている[61]. 

しかし, 造形精度や表面品質は PBF 方式に比べて著しく低いため, DED 方式は複雑な内部

形状を持つ金型や切削工具の製造を目的としたプロセスとしては適していない.  
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Fig. 1-11 Schematic of electron-beam based powder bed fusion (Arcam) [8]. 

 

Fig. 1-12 Schematic of a directed energy deposition [59]. 
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金属材料やセラミック材料を付加的に成形するための間接造形では, バインダージェッ

ティング（BJ または BJT）, マテリアルジェッティング（MJ または MJT）, マテリアルエ

クストルージョン（MEX）がある[56]. Fig. 1-13 に示す BJ は粉末材料を使用しており, PBF

方式と同様に粉末層で定義された層として敷かれる. しかし, 材料を熱的に融合させるの

ではなく, BJ のノズルやプリントヘッドを介して粉体層にバインダーを噴射することで, 3

次元構造の造形物を作製している[56]. 層の厚さにもよるが, BJ 法は金属材料で最大

4,800cm3/h の造形速度を達成できる[62]. 超硬合金の BJ 法に関する研究は, 例えば, Enneti

ら[63-65]や Pötschke ら[66,67]が研究成果を報告しているが, LPBF 法と比べると造形精度

や表面性状が低くなっている.  

 

Fig. 1-13 Schematic of a binder jetting (Additively) [8]. 

Fig. 1-14 に示す MJ 法は, 光硬化性の樹脂を用いた造形方法である. その名の通り, 紙に

印刷するプリンタに非常に近い方法と言われている[56]. MJ 法は, ヘッド上のノズルで光

硬化性樹脂を噴射して紫外線の照射にて硬化させながら造形する方式である. 造形速度, 

溶解性, 表面品質は充填の度合いとサスペンションの粘度に影響受ける. 現在の課題は, 主

に製造可能なコンポーネントのサイズと複雑さ, 低い造形速度と造形精度（液滴直径 400µm

以上, 層の高さ 100µm 以上）, LPBF 法と比較した場合の高い表面粗さにある. 現在のとこ

ろ, 硬い金属材料を加工する場合, 造形精度と造形速度はまだ LPBF 法に比べて劣るとされ

ている[68].  

MEX（Material Extrusion）方式は, 出発材料はノズルを介してビルドプラットフォーム

に噴射される[56]. 最もよく知られているのが Fig. 1-15 に示す Fused Deposition Modelling 

(FDM)で, 熱可塑性ポリマーの加工に広く使われている. 硬質金属材料を加工するために

は, 粉末粒子を有機バインダーに埋め込み, 高温高圧下で可塑化して押し出しを可能にす

る[69]. 硬質金属について, Berger らによって研究成果が報告されている[70]. 低い造形精
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度（層の厚さ＞100µm, ノズルの直径＞300µm）と高い表面粗さのために, 金型や切削工具

の製造に使用することはできないとされている.  

 

Fig. 1-14 Schematic of a PolyJet material jetting (Stratasys) [8]. 

 

 

Fig. 1-15 Schematic of a material extrusion, Fused Deposion Modelling: FDM (Virginia 

Tech’s Institute for Critical Technology and Applied Science) [8]. 
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以下に, 直接造形と間接造形の特徴について簡単にまとめる. 直接造形では, 粉末に対し

て熱源となるレーザや電子ビームを照射することにより, 粉末材料を溶融・固化を繰り返し

ながら造形するので, 期待する材料特性が造形完了と同時に概ね達成される. 間接造形で

は, 部品が密度や強度などの材料特性を得るのは, 造形後に熱処理などの工程を経なけれ

ばならない. しかし, 直接造形に比べて必要なエネルギー投入量が大幅に少ないため, 積層

造形で形作るまではそれほど難しくはないとされ, Ar 等の不活性ガス雰囲気も不要である

[8]. しかし, 金属材料やセラミック材料の場合, 造形後の後処理として, 従来の粉末冶金

法と同等の脱バインダーや焼結技術が必要となる. また, 造形物の形状を設計する際には, 

熱処理による体積収縮をあらかじめ考慮しておく必要がある[8]. 

以上の背景から, LPBF 法はワンストップで部品などの造形体を直接製造できる可能性が

あること, 達成可能な造形精度, 表面品質, 寸法精度, 造形速度で他の造形装置/方法と比

べても利点が多いことから, 工業的に適用されている金属積層造形システムの大半はLPBF

法となっている. 

1.3.3 レーザ積層造形による金型づくり 

AM の利用は, 製品の開発とライフサイクル全体を考慮すると, 積層造形法は従来の製造

方法に比べて多くのメリットや付加価値が多いという点で有利となっている. 積層造形プ

ロセスの一般的な利点は, 幾何学的設計の自由度の向上, 製品開発サイクルの短縮や生産

の多様化による効率の向上にある[71,72]. 金型における具体的な可能性を以下に述べる. 

LPBF法による金型作製への適用検討が始まったきっかけは, 二つの技術革新と言われて

いる. 一つはマルエージング鋼の登場であり, 時効処理で HRC45 以上の硬度を実現したこ

と[73]. 二つ目はファイバーレーザが適用されたことで, 従来の CO2 レーザと比較して, 造

形物の精度, 品質, 加工の自由度が高まったことである[74]. LPBF 法を用いて金型を製作

するメリットは, 自由に水管を通すことで高い冷却効果が得られることであり, 成形サイ

クルや品質を向上することが可能となることである. 課題は造形に時間を要することや高

コストであることだが, 現在では, 冷却穴を通すことが難しかった樹脂やダイカスト型の

小型の入れ子の検討が進んでいる[75]. しかし, 水管の構造・配置や管内での冷却水の流量

制御によって得られる冷却効果を向上させることができる. 一方で, レーザ照射方法や時

効処理等のモノづくりに関するノウハウは必要で, 簡単な加工技術ではないのが現状であ

る. 特に, 積層造形体の品質については, 粉末を溶かして成形していくことから, レーザ照

射条件や装置の特性によって造形後の品質に差が出る. 同じ素材, 装置, 条件であっても, 

品質にバラツキがあることはたびたび報告されている[76].  

課題はあるものの, 従来の加工技術では冷却できない部位などへの適用は進んでおり, 

金型メーカーが蓄積してきた知見やノウハウと, レーザ積層造形の技術を組み合わせるこ
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とで, これまでになかった革新的な金型製造技術の開発の取り組みがされている. その一

例を, 以下に述べる.  

近年, アルミダイカストでは, 鋳造品質や生産性向上を目指した金型冷却技術が特に注

目されている. 知の拠点あいち重点研究プロジェクトⅡにおいて, 金型の高寿命化, 生産性

の向上, アルミ溶湯保持温度の低温化を目標に, LPBF 法を用いた金型製造の研究開発が実

施された. 金型内部にラティス構造の冷却管を配置することで金型を内部から強力に冷却

することと, 金型表面にカーボンコートを製膜することで鋳造時断熱 / 凝固時伝熱という

相反する性能を有する画期的な金型が開発されている. 従来は高い温度の金型で鋳造する

のが常識である中, カーボンコート金型と新しい型冷却設計により低温度で鋳造すること

が可能となった. これにより, 低温度で製造可能な歪の少ない金型が完成し, 製品精度が大

幅に改善されている[77]. 

1.4 超硬合金のレーザ積層造形に関する課題 

1.4.1 超硬合金の LPBF 法に関する開発状況 

金型・切削工具の分野において, AM の適用は多様な応用分野で高い可能性を秘めており, 

特に, 少量で複雑な幾何学的形状の生産で大きなメリットを示すと考えられる[78]. しかし, 

これまでに発表されたこのテーマに関する研究は, マルエージング鋼などの LPBF 法に適

合した材料に焦点を当てている[79]. 

金型や切削工具の製造に関する研究成果が発表されており, LPBF 法での高強度鋼の積層

造形に関する研究がについて, 良好な結果が得られている[80]. しかし, 産業用途の金型・

切削工具分野では, ほとんどが WC-Co ベースの超硬合金にて生産されているが[2], 実用

的な工業化には至っていない. 

WC-Co の AM 適用の検討は, 主にレーザや電子ビームを使用する直接造形や間接造形と

呼ばれるバインダージェッティングに焦点が当てられている. しかし, プロセスや材料に

固有の課題があるため, いずれの造形方法も超硬合金を工業的に適用可能な技術水準にま

だ達していない. 

しかし, 超硬合金材料を用いた積層造形法の生産技術確立は産業界の多方面から望まれ

ている. 超硬業界が近年抱えている課題は, 構造物を作製する場合には小さなドリル等の

工具でも焼結体から削り出すために数日を要することであり, 複雑な形状になるほど切削

や研磨の加工費は高くなる[81]. これらの課題を解決するために LPBF 法を適用すること

で, プロセス全体として構造物を短納期で作製でき, また, 任意の構造物を作り出すことが

でき, 従来の切削加工では困難であった超硬部材内部に自由な空間を形成することが可能

になる. これにより，超硬部材工具や金型の軽量化や部材内部の自由な位置に冷却用配管を
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設置することで, 性能や寿命が向上することが期待される. 

間接造形法と比較して, 直接造形法では, 最終的な材料特性の実現と成形を同時に行う

ために 1 つのプロセスで完了することができる. また, 間接造形法は熱処理による収縮率が

高いため, 内部に機能的な空間を設置しても収縮によって図面通りの寸法や形状を維持す

ることが難しい. そのため, LPBF 法のようなレーザを使用するパウダーベッド方式が, 造

形速度, 造形精度, 表面品質, 寸法精度が他のプロセスと比較して良好なために広く使用さ

れているため, 超硬合金の LPBF 技術の確立が期待されている. 

LPBF 法を適用することで, プロセス全体として構造物を短納期で作製でき, また, 任意

の構造物を作り出すことができるため, 従来の切削加工では困難であった超硬部材内部に

自由な空間を形成することが可能になる. これにより，超硬部材工具や金型の軽量化や部材

内部の自由な位置に冷却用配管が設置できるため, 性能や寿命が向上することが期待され

る. 

しかし, LPBF 法における超硬合金の積層造形は様々な課題に直面している. LPBF 法の

最大の特徴は, 従来の粉末冶金法に比べて熱を加える時間が短く, その間に材料を圧縮し

なければならないことである. これにより, LPBF 法で製造された WC-Co には特徴的な微

細構造が見られる. 従来の粉末冶金法で生産された超硬合金と比較して, 一般的に高い気

孔率と粗大化した WC 粒子を含むより不均質な微細構造が存在する. 得られる積層造形体

の相対密度は 40%程度と低く, 造形後の熱処理（焼結, または熱間静水圧プレス）によって

相対密度を高める必要があるとされている[82-85]. しかし, 高密度な積層造形体であって

も, 内部に顕著な亀裂が依然存在するため, 実用的な工業化には至っていない[82-86]. 

さらに, 局所的に高いエネルギーが投入されることで, Co が部分的に蒸発し, WC が分解

して脆性相を形成する[87]．急熱急冷による局所的な温度勾配や冷却速度が大きいため, 材

料組織内部に熱応力によるクラックが発生する. LPBF 法によって作製された超硬積層造形

体は硬度や強度等の機械的特性が不十分であり, その要因として, 積層造形体内部に含ま

れる気孔や W2C や W3Co3C を代表とする脆性相が存在していることが報告されている[87]. 

この課題を解決していくためには, WC-Co が持つ特性や LPBF 法と材料の相互作用をよ

り深く理解する必要がある.  

1.4.2 造形用基材からの超硬積層造形体剥離の抑制 

近年, 超硬合金粉末を用いた LPBF 法に関する研究開発は数多く報告されているが, 積層

造形によって作製された金型や切削工具等の産業への適用はされていない. また, 実用化

に向けては, 学会・論文等で AM 技術を使用した超硬合金の微視組織構造や機械的特性に

関する研究報告において, 金属製ベースプレートの近傍で超硬積層造形体にクラックが発
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生し, 造形中に積層造形体がベースプレートから剥離する問題が報告されている[88].  

 対策として, 近年検討されているベースプレートに WC-Co の溶射皮膜を形成して造形す

る方法がある. この方法はベースプレートに WC-Co 粉末を HVOF 溶射して 600µm 以上の

皮膜厚さを形成し, 溶射皮膜上に超硬合金の積層造形体を作製することである. これによ

り, 超硬積層造形体が造形中にベースプレートから剥離することなく, 造形物を形成する

ことが可能であることが明らかとされている 

超硬材料が溶射されたベースプレートを用いることで, マルエージング鋼やチタン合金

などと同様な積層造形体を形成できるため, 本研究においては, この手法を参考にして実

験・研究を進めることとする. 

1.5 本研究の目的 

以上に述べたように, 金属や硬質複合材料のレーザ積層造形においては, 造形装置・方法

と粉末材料の両者が寄与することにより, 積層造形体の特性や機能を高めてきた. 従って, 

超硬合金材料においても, 造形技術や新規技術の創出のためには造形装置・方法と粉末材料

の双方の研究・開発に取り組むことが重要である. 

Fig. 1-16 に超硬合金のレーザ積層造形における研究・開発の方向性と, 本研究における

各章の位置付けをまとめた. 粉末材料と造形方法の双方の寄与が積層造形技術の進展に不

可欠なのは, 両者ともに造形現象に直接影響を与え, その程度が共に大きいために双方と

も無視できないからである. 積層造形装置が異なることにより作製される積層造形体の特

性も変化する.  

具体的には, 造形物の微視組織, 緻密性, ベースプレートとの密着性, 組成, 硬度, 結晶

性, 表面性状, 造形精度等で表される. この造形物の特性の変化は, 耐摩耗性, 耐久性, 耐

熱性, 耐食性等の様々なアプリケーションにおいて造形物に要求される機能に影響を及ぼ

す. 従って, 本研究では造形方法は LPBF 法のみを適用し, 造形（レーザ照射）条件と粉末

材料がレーザ照射時の現象に与える影響, その現象が造形物の特性に与える影響, 造形物

の特性が要求される機能に与える影響の全ての相関を把握することに注力した. これによ

り, 積層造形技術の進展や新たな知見の習得と更なる改良の方向性を見出すことが可能に

なる. このとき, 造形条件/方法と粉末材料の両方に関して同時に新規のアイデアを取り入

れることは, 従来技術との比較が困難になり, 仮に高機能な積層造形体を得ることができ

たとしても, その要因を明確に知ることは難しくなるために注意が必要である. 

本研究では, 積層造形, 硬質複合材の金属学, 金型・工具製造の分野から, 異なる技術的・

科学的な要素を組み合わせたものとなっており, レーザを使った粉末床溶融結合法（LPBF

法）を用いて作製された超硬金型の産業適用を目的に取り組んだ.  
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Fig. 1-16 The direction of LPBF technology with cemented carbide and the position of each 

chapter in this study. 

1.6 本論文の構成 

 本論文の構成と各章の研究目的, 内容を以下に示す. 

 第 1 章では, 序論として, 本研究の背景と現状概略として, 超硬合金の特性と用途, レー

ザ積層造形の現状と課題, および従来研究から得られた超硬合金のレーザ積層造形に関す

る課題について説明し, 本研究の目的と意義について述べた.  

 第 2 章では, 「超硬合金粉末を用いた LPBF 積層造形材 の微視組織の特徴とその形成過
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程」と題して, 超硬合金粉末にレーザ照射され, 積層造形体が作製されていく過程において

発生する気孔や脆性相形成の解明に取り組む. WC-25mass%Co 粉末を用いて, レーザ照射

条件と造形性（ひび割れ, 剥離など）及び相対密度の関係を調査し, 次に積層造形体の断面

組織観察と化学組成および結晶構造の結果についてまとめ, 超硬合金特有の不均質な組織

形成過程について考察する. 

 第 3 章では, 「超硬合金積層造形体の微視組織と機械的特性に及ぼす熱処理の影響」と題

して, 超硬合金の積層造形体の気孔などの欠陥低減と微視組織構造の均質化を試みた. 具

体的には As-built 材の熱処理（処理温度, 保持時間）による微視組織構造や結晶構造の変化

の過程を調査し, 機械的特性の関連性をまとめる. また, 従来法による超硬合金との比較を

行い, 相違点を明確にする. 

 第 4 章では, 「超硬粉末の炭素量が造形物に及ぼす組織形態と硬度への影響」と題して, 

WC-17mass%Co 粉末の炭素量が積層造形体の組織構造, 結晶構造, 機械的特性に与える影

響について調査する. 粉末および As-built 材の化学成分が熱処理後の微視組織及び結晶構

造に与える影響を明らかにして, これらがビッカース硬度に与える影響に関してまとめる. 

 第 5 章では, 「WC-17mas%Co 積層造形体の組織と機械的特性に及ぼすレーザ照射条件

の影響」と題して, 積層造形体の機械的強度を向上させるために, WC の粗大化を防ぐこと

が可能なレーザ照射条件を検討する. 特に, 出発原料と同等の WC 粒子径で造形可能なレ

ーザ照射条件を探索することが重要となる. LPBF 法におけるレーザ照射条件（レーザ出力 

P と走査速度 v）と造形性（造形可否）及び気孔率, WC 分解領域面積率の関係についてま

とめる. また, As-built と HIP 処理後の積層造形体の微視組織観察と WC 粒子径と結晶構造

の調査を行い, WC 粒子成長が抑制できる条件の探索と積層造形体の機械的特性の向上につ

いて検討する. 

 第 6 章では, 「積層造形法で作製された超硬金型の社会実装試験」と題して, LPBF 法に

よって作製した WC-17mass%Co の超硬金型の機械的強度測定と, トランスファープレス

機を用いた社会実装試験の結果を述べる. 

 第 7 章では, 本研究で得られた成果をまとめ, 本論文の結論とする. 
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第 2 章 超硬合金粉末を用いた LPBF 積層造形材の微視組織の特徴と

その形成過程 

2.1 はじめに 
第 1 章では, 超硬合金粉末を用いた LPBF 形を検討するにあたり, 3D 積層造形技術の現

状と課題, および本研究にて焦点を当てている超硬合金材料の材料科学的な構造, 特徴, 特

性について述べた. 多くの造形方法が開発され, 適用が進んでいるが, LPBF 法は造形精度, 

表面品質など他の造形装置/方法と比べても利点が多いことから, 工業的に適用されている

大半は LPBF 法であること. また, 従来の粉末冶金法で製造される超硬合金材料の構造的特

徴と特性の相関関係は, 2 章以降の実験結果を考察するための基礎となることを説明した. 

過去, LPBF 法による超硬合金材料の造形は試みられているが, 得られる積層造形体の相

対密度は 40%程度と低く, 造形後の熱処理（焼結, または HIP）によって相対密度を高める

必要があるとされている[1-4]. 積層造形体の相対密度を高めるため, 開放気孔を有する微

細構造を生成し, 続いて低融点ブロンズによる浸透によって封孔することにより, 相対密

度を 96％まで高める試みもある[5]. しかし, 高密度な積層造形体であっても, 内部に顕著

な気孔やクラックが存在し, 不均質な組織形態であるため, 実用的な工業化には至ってい

ない[1-5]. 未だ, LPBF 法によって作製された超硬積層造形体は硬度や強度等の機械的特性

が不十分であり, その要因として, 積層造形体内部に含まれる気孔や W2C や W3Co3C を代

表とする脆性相が存在していることが報告されている[6]. 機械的特性を向上させるため, 

気孔や脆性相を抑制すること, すなわち積層造形体の組織制御が必要であることは明白だ

が, 積層造形体の微視組織や結晶構造等の形成過程は明らかになっていない. 

本章では, LPBF 法における超硬合金造形物の気孔や脆性相発生のメカニズムを明らかに

するため, 超硬合金粉末（WC-25mass%Co）を用いてレーザ照射条件と造形性（ひび割れ, 

剥離）及び相対密度の関係を調査した. 次に, 積層造形体の断面組織観察と化学組成および

結晶構造の調査を行い, レーザ照射時の微視組織形成過程について議論する. 

2.2 実験方法 

2.2.1 造形用粉末 
造 形 用 粉 末 は 株 式 会 社 フ ジ ミ イ ン コ ー ポ レ ー テ ッ ド 製 の 「 DAM-W1」（ FUJIMI 

INCORPORATED, Aichi, Japan）を使用した. 粉末の作製方法は WC（粒径 1.5m）と Co

（粒径 1.3m）の原料粉末を準備し, 造粒焼結法を用いて WC-25mass%Co の顆粒状の造

粒粉末をスプレードライヤーにて造粒し, 真空脱脂焼結炉を用いて 1300℃にて焼結を行っ
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た後に分級を行った[7]. 

粉末の平均粒子径（Dv50%）は約 18m, 粒度分布の幅は 5～25m の範囲になるよう調

整した. 造形用粉末のデータと粒子外観および断面 SEM 像をそれぞれ Table 2-1 およびFig. 

2-1 に示す.  Fig.2-1(b)の明るいコトントラストで示されている領域は WC 相であり, やや

暗い領域は Co 相に相当する. 最も暗い領域は気孔であり, ほとんどの粒子内部には気孔が

含まれている. 

Table 2-1 Powder data sheet of DAM-W1 provided by FUJIMI INCORPORATED. 

          Particle size Dv 10% [m] 11.5 

          Particle size Dv 50% [m] 17.9 

          Particle size Dv 90% [m] 27.9 

          WC grain size [m] 1.5 

          Apparent density [g/cm3] 4.4 

          W [at%] 30.3 

          Co [at%] 36.7 

          C [at%] 33.0 

 

 

Fig. 2-1 SEM image (a) appearance of WC-25mass%Co particles, (b) cross section of WC-

25mass%Co particles. 

2.2.2 造形装置および造形条件 
レーザ粉末積層造形装置は Yb ファイバーレーザを搭載した 3D Systems 社製のレーザ型

パウダーベッド方式三次元造形用 3D プリンタ Prox200（3D Systems, Rock Hill, SC, USA）

を使用した. 装置の概要構成を Fig. 2-2 に示す. 造形室 (チャンバー)内に高純度の Ar ガス

を流し，サンプル造形中の酸素濃度を 500ppm 以下に制御し, 常温にてサンプルの造形を実

施した. なお，本研究ではベースプレートの予熱は実施していない. 六角形の格子状のレー
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ザースキャンパターンを適用して，本レーザーパターンに適用した正六角形の最長対角線

は 10mm として, ベースプレート SUS410 上に 10mm 立方体のサンプルを作製した. 造形

パラメータは, ビームスポットサイズを 100 m, 1 層毎の粉末層の厚さを 30 m，隣接する

レーザースキャントラック間のハッチ距離を 100 m, Layer 毎のレーザ走査方向の回転角

度は 90°とした. レーザ出力及び走査速度と積層造形体の相対密度の関係を調査するため, 

レーザ出力は 15～300 W, レーザ走査速度は 100～1200 mm/s に変化させた. Table 2-2 に

および Fig. 2-3 に今回の実験における造形条件を示す. 

 

Fig. 2-2 Schematic illustration of the experimental equipment. 

Table 2-2 Laser irradiation condition by ProX200 (3D Systems) 

Laser power [W] 15～300 

         Scan speed [mm/s] 100～1200 

         Hatch distance [mm] 0.1 

         Layer Thickness [mm] 0.03 

         Laser spot diameter [mm] 0.1 

         Atmosphere Ar 

         Oxygen concentration [ppm] 500 
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Fig. 2-3 Laser irradiation conditions: laser power P and scanning speed v. 

2.2.3 造形物の評価方法 

造形された積層造形体を放電加工機にてベースプレートから切り離して, 導電性ベーク

ライトにマウントした. マウントした試料は, ダイヤモンドスラリーで機械的に研磨した

後,  デジタルマイクロスコープ（VHX-5000, KEYENCE, Itasca, IL, USA）でその場観察を

行った. 積層造形体の相対密度はアルキメデス法を用いて算出した. 積層造形体の SEM に

よる微細構造観察とエネルギー分散型 X 線分光法（EDS）による成分分析は，Phenom ProX

（Phenom-World, Eindhoven, Netherlands）を用いた. 積層造形体の結晶構造は UltimaⅣ 

(Rigaku, Tokyo, Japan)を用いて, 入射 X 線として Cu-Kα線を用い, Cu 管球の加速電圧は

20kV, 電流は 10mA とし, 発散スリット 1°, 発散縦制限スリット 10mm, 散乱スリット 

2°, 受光スリット 0.15mm の条件にて測定を実施し，MDI Jade ソフトウェアを用いて結

晶学的特性を解析した. 積層造形体の微細構造に関する結晶相の電子後方散乱回折（EBSD）

法による解析, FE-SEM を JSM-7800F Prime（JEOL Ltd., Tokyo, Japan），EBSD は DigiView 

Ⅴ（(TSL Solutions, Kanagawa, Japan）を用いた. EBSD 観察用の試料 (x-z 方向)は，クロ

スセクションポリッシャー IB-19530CP（JEOL Ltd, Tokyo, Japan）を用いて 6V でイオン
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研磨した。粉末および積層造形体の化学組成は, 蛍光 X 線分析装置 XRF-1800（Shimadzu 

Corp., Kyoto, Japan）を用いて分析した. また, 炭素量は EMIA 321V2（HORIBA, Kyoto, 

Japan）を用いた赤外吸収法で分析した. 

本章では, メルトプール観察を行うため, 造形用粉末を真空脱脂焼結炉にて 1200℃で焼

結して得られる仮焼結体に, レーザ出力 195 W, 走査速度 300 mm/s の条件にて 1 回のみレ

ーザを照射して得られるシングルビードの断面観察を行った. 

2.3 実験結果 

2.3.1 レーザ照射条件と造形物の相対密度 
本章で実施したレーザ照射条件と積層造形体の相対密度の関係を Fig. 2-4 に示す. レーザ

出力が 225 W 以上, かつ, レーザ走査速度が 500 mm/s 以下の領域において, 積層造形体の

相対密度は高い値を示しているが, ベースプレートと積層造形体の間に剥離が生じていた

ため, 工具や金型等の製造には耐えられない. 一方で, 「Not melted or unformed」と示され

ている領域では, 明らかな造形用粉末の溶融不足が確認され, 積層造形体を形成すること

ができなかった. 「Not melted or unformed」の領域とベースプレートから積層造形体が剥

離する領域の間において, 良好な造形性を示すことが分かった.  

 

Fig. 2-4 Relative density of each specimen depending on laser power P and scan speed v. 

積層造形プロセスでは, 積層造形体は造形条件パラメータの影響を大きく受ける. 不適

切なパラメータで造形された積層造形体は LPBF 法特有の欠陥が材料内部に多数生成され，
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機械的性質が大きく損なわれる．このように LPBF 法では，種々の材料に合わせた造形条

件最適化が非常に重要となる．しかしながら，多くのパラメータが造形物に及ぼす影響を一

つ一つ調べることは多大な時間を要するため，従来の金属積層造形では体積エネルギー密

度（Volumetric energy density : VED）と呼ばれるレーザパラメータを一つの式に整理した

投入エネルギー密度の物理モデル式（1）が一般に広く用いられている[8-12].  

VED =
𝑃

𝑣𝑆𝑡
 (1) 

ここで，P は出力，v は走査速度，S は走査ピッチ，t は粉末積層厚さである．多くの先行

研究で，適切なプロセスパラメータを定めるためにこの VED は使用されている. Fig. 2-5 に

VED の概念図を示す. このモデルでは，単位時間当たりのレーザエネルギーP が投入され

る体積を走査速度 v，走査ピッチ S，粉末積層厚さ t の積と定義している. 

レーザの体積エネルギー密度と積層造形体の相対密度の関係を Fig. 2-6 に示す. レーザ体積

エネルギー密度が 65 ~ 200 J/mm3 の領域において, 良好な造形性を示すことが明らかにな

った. 積層造形体の微視組織観察, 結晶構造の評価にはベースプレートからの剥離などの

造形不良を示さず, 高い相対密度を示したレーザ出力 195 W, 走査速度 300 mm/s の条件で

作製された積層造形体を選定した. 

 

Fig. 2-5 Schematic illustration showing heat input model of volumetric energy density. 
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Fig. 2-6 Relationship between relative density and laser volumetric energy density (VED) Ed. 

2.3.2 積層造形体の外観および断面組織 
積層造形体の外観および切断面を Fig. 2-7(a), (b)に示す. 外観には目視で認識できる大

きなクラックや欠けなどは確認されず, 全体的に均一な組織となっているが, 気孔とみら

れる黒色部が多数点在（Fig. 2-7 (b)）している.  

次に, 積層造形体の断面 SEM 像を Fig. 2-8 に示す. 多くの気孔と見られる黒色部が存在

し, 微視組織の形態は不均質であることが分かる. 積層造形体の微視組織には二つの組織

形態が観察された. Fig. 2-8(a)中の①で示した部分における同一視野（Fig. 2-8(b)）から, 暗

いコントラストで示される気孔が多い組織形態（以降, WC 分解領域と呼称する）と, Fig. 2-

8(a)中の②で示した部分における同一視野（Fig. 2-8(c)）から, 明るいコントラストの粒子

が多く確認される組織形態（以降, WC-Co 領域と呼称する）が確認された.  
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Fig.2-6 (a) Appearance and (b) optical micrograph of the cross-section of the LPBF as-built 

WC-25mass%Co sample. 

 

Fig. 2-8 (a) Cross section SEM image of the cemented carbide object. (b) High magnification 

SEM image of WC decomposition region and (c) WC-Co region. 
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WC 分解領域と WC-Co 領域の SEM 像およびその同一視野における EDS による元素マ

ッピングを Fig. 2-9 に示す. WC 分解領域において, Fig. 2-9(b)の炭素元素のマッピングか

ら, 気孔の周辺の炭素濃度が高いことが分かる. 気孔以外の組織からは W, Co が検出され

た. このように, WC 分解領域は従来の焼結法では見られない特異的な組織形態を示してい

る. 一方, WC-Co 領域においては, Fig. 2-9(a)で示している明るいコントラストの粒子から

は W が検出され, 暗部からは Co が検出された. これは従来の粉末冶金法で作製される超

硬合金の組織と類似している[13]. 

 

Fig. 2-9 (a) SEM image showing the interface between WC decomposition region and WC-

Co region; (b–d) corresponding EDS element maps of C, Co, W in as-built the WC-

25mass%Co sample. 
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2.3.3 超硬造形物の結晶構造 
形態の異なる二つの組織を有する積層造形体の結晶構造を特定するため, XRD 測定を実

施し, 相同定した結果を Fig. 2-10 に示す. 造形用超硬粉末は WC [14]と Co （fcc）[15]の

みのピークが検出されたが, 積層造形体からは WC と Co （fcc）に加えて, W2C [16], 

W3Co3C [17], グラファイト[18]に由来するピークが検出された. また, 一部同定できない

ピークが確認されたが, これは特に炭素量が低い場合に形成される CoxWyCz に代表される

Co3W9C4 や Co2W4C の可能性が考えられる[19]. これらの相の同定に関しては今後の検討

課題とする. 

 

Fig. 2-10 XRD patterns of powder and cemented carbide object (As-built). 
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次に, WC 分解領域と WC-Co 領域の界面付近 (Fig. 2-11(a))の EBSD による菊池パター

ンを解析することで相同定を行った結果を示す.(Fig. 2-11(b)). また, EBSD による相同定

を行った結果から, WC, Co(fcc), W2C, W3Co3C 各相の結晶方位解析を行った結果を Fig. 2-

11(c)-(f)に示す. Inverse Pole Figure (IPF) map は各測定点の結晶方位をカラーマップで示

した像である.  

WC-Co 領域は主に WC と Co のみで構成されている. WC-Co 領域で確認される多数の四

角形の相（Fig. 2-11(a)の明るいコントラストの粒子）は WC と同定された (Fig. 2-11(c)). 

WC は, 結晶方位の異なる複数の粒から構成されており（Fig. 2-11(c)）, レーザ照射による

加熱によって WC が成長したことを示している. WC を囲む Co(fcc)は, 結晶方位の異なる

粒で構成されており（Fig.2-11(d)）, 冷却凝固時に WC と液相の界面で Co が核となって形

成されたことが示唆された.  

一方で, WC 分解領域は, 微細な W2C と W3Co3C 結晶粒を有することが確認された（Fig. 

2-11(e)）. W2C と W3Co3C の周辺に微細な Co が存在している（Fig. 2-11(d)）. このこと

から, WC 分解領域は微細な結晶粒で構成されていることが明らかとなった. W3Co3C の IPF 

map にて結晶方位が不鮮明な領域が多く確認された. これは W3Co3C を構成する結晶粒子

のサイズが小さいために, 隣り合う結晶情報のオーバーラップが原因と思われる（Fig. 2-

11(f)）. 

fcc 構造を有する Al，Ni，Co ベースの合金の LPBF 造形体では, 造形方向に沿った<001>

配向が確認されているが[20-22], このような結晶学的特徴は, As-built の超硬積層造形体の

Co（fcc）相には見られなかった. また, As-built の Co 相の結晶粒径は，従来の方法で製作

した製品の結晶粒径よりも小さい[23]. この結晶粒径の小ささは，LPBF プロセスの急冷凝

固に起因していると考えられる.  
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Fig. 2-11 (a) SEM image showing the interface between WC decomposition region and WC-

Co region; (b) EBSD phase map; and (c–f) IPF maps of WC, Co (fcc), W2C, and W3C3C 

phases in as-built the WC-25mass%Co sample. 



46 

 

Fig. 2-12 に WC 分解領域の SEM 像を示す. 反射電子像は原子番号が大きいほどコント

ラストが明るくなるので，本画像内の明部は W を相対的に多く含み，暗部はＣを相対的に

多く含み, 黒色部は気孔である. Fig. 2-11 で示される EBSD の結果も踏まえると, Fig. 2-12

における明部が W2C, 中程度のコントラストの領域が W3Co3C であり, 気孔の内壁にグラ

ファイトが存在すると考えられる.  

 

Fig. 2-12 High magnification SEM image of WC decomposition region. 

2.3.4 超硬合金のメルトプール観察および組成分析 
WC 分解領域および WC-Co 領域が形成される過程を検討するため, 造形に使用した粉末

の仮焼結を作製し, レーザ出力 195 W, レーザ走査速度 300 mm/s で 1 回のみレーザを照射

して得られたシングルビードの断面観察を行った画像を Fig. 2-13 (a)に示す. メルトプール

は二層構造となっており, メルトプール中心から幅 100 µm の組織は, WC と Co が混合さ

れ, 気孔を含む組織形態となっており, Fig. 2-8 (b)で示される WC 分解領域と類似した組織

形態となっている. WC 分解領域の幅 100 µm は本章におけるレーザスポット径とほぼ等し

い．WC 分解領域の周囲幅 50 µm の組織構造は, Fig. 2-8 (c)で示される WC-Co 領域と同様

な組織形態となっている. Fig. 2-13(b)に示す積層造形体の上端部の SEM 像から, 造形用粉

末の仮焼結体にレーザが照射された際に形成される WC 分解領域と WC-Co 領域が確認で

き, Fig. 2-13 (a)のメルトプール二層構造と一致することが確認された. 従って, レーザ照射

部近傍に WC 分解領域が形成され, WC 分解領域周辺の位置に WC-Co 領域が形成されるこ

とが明らかとなった. 

また, Fig. 2-13(b)の WC-Co 領域において, 図中で示している WC 粒子は, 出発原料とし



47 

 

て使用した WC（1.5µm）と比べて明らかに粗大化している. 

 

Fig. 2-13 SEM image of (a) cross section of the melt pool on pre-sintered powder. (b) cross 

section of the melt pool observed from as-built. 
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レーザ照射部直下の WC 分解領域は, WC が溶融するほどの高温に達しているため, Co の蒸

発による化学成分の変化が予想される. そこで, WC 分解領域と WC-Co 領域の境界部分の

SEM および EDS による Co 元素のマッピング画像を Fig. 2-14 に示す.  

 

Fig. 2-14 (a) SEM image and (b) EDS Co element maps of the WC decomposition region and 

WC-Co region localized at boundaries observed in the WC-25mass%Co LPBF-built sample. 

Co 元素のマッピング画像から WC 分解領域の Co は WC-Co 領域より低いことが示唆さ

れる. EDS 分析結果より W と Co の原子パーセント比を算出した結果, WC-Co 領域の W と

Co の比は 46：54 であり, これは蛍光 X 線法による積層造形体の化学組成の分析結果から

算出された W と Co の比 48：52 とほぼ一致するが, WC 分解領域の W と Co の比は 59：

41 であり, Co 量の減少が確認された. 

2.4 考察 

2.4.1 熱力学的解析 
積層造形体に形成されている異なる形態の WC 分解領域および WC-Co 領域の組織形成過

程を明らかにするため, 既報の熱力学データベース[24]を基に構成相および組織変化を予

測する. 本章で用いた材料組成を C-Co-W 三元系とみなして作成した三元系計算状態図の

液相投影図を Fig. 2-15 に示す. 積層造形体の化学成分は W-34.3at%Co-34.5at%C であり, 

造形用粉末の化学成分 W-36.7at%Co-33.0at%C から Co は 2.4at%減少し, C は 1.5at%の現

象が見られた. これはレーザ照射によって Co と C が揮発したことによるものと考えられ

る.  

次に, 凝固に伴う結晶の形成過程を理解するため, 100at% Co から 47.5 at% W - 52.5at% 

C (a) の垂直断面図を Fig. 2-16 に示す.  
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Fig. 2-15 Calculated liquidus projection of C-Co-W ternary system. 

 

Fig. 2-16 Cemented carbide compositions presented in the vertical section along the 

composition of W : C = 47.5 : 52.5 (broken line (a) in Fig. 2-13). 
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Fig. 2-15 および Fig. 2-16 から積層造形体に初晶として晶出する結晶はグラファイトであ

り, この成分において冷却に伴う形成過程は , 約 1250℃の固相線以下でグラファイト

+WC+Co の三相域を呈するため, この相領域では W2C や W3Co3C は形成されない. しか

し, 本章で得られた結果から WC 分解領域はレーザ照射に伴う炭素と Co 量の減少を考慮

して, 冷却に伴う構成相の形成過程を考える必要がある. そこで, EDS 分析の結果（Fig. 2-

14）をもとに，Fig. 2-15 に示される 100at% C から 59at% W-41at% Co (b) の垂直断面図

を Fig. 2-17 に示す.  

 

Fig. 2-17 Cemented carbide compositions presented in the vertical section along the 

composition of W : Co = 59 : 41 (broken line (b) in Fig. 2-13). 

Fig. 2-17 に赤線で示した箇所は初晶として W2C が晶出する領域で, Fig. 2-15 で示してい

る赤線と対応している. この領域の形成過程は, 2100℃前後でW2C が初晶として晶出し, 続

いて約 1900℃以下で, W3Co3C が形成する過程となっており, XRD にて同定された結晶相

と一致する. Fig. 2-17 に示す薄赤色で塗られた箇所は高温域で W2C が形成される領域を示

しており, W2C と W3Co3C の形成が予測される炭素量が約 12～29 at%の範囲であるときに, 

本研究で得られた結果とよく一致する. しかしながら, WC 分解領域の微小領域における化

学成分の正確な定量には至っておらず, 今後さらなる検証が必要となる[25]. 

次に, Scheil の条件[26]における組成の凝固（固相率の増加）に伴う (a) 各結晶相の割合

と (b) 液相組成の予測を Fig. 2-18 に示す. Scheil の条件は，液相内の原子拡散は十分速く,

原子は完全に混合され, 固相拡散は起こらず, 固/液界面に局所平衡が成り立つと仮定し，

冷却速度が速い場合の凝固現象を比較的よく近似できる． 
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Fig. 2-18 Calculated Scheil solidification sequence for W-38at%Co-17at%C studied: (a) solid 

phases at various temperatures, (b) component partitioning in liquid phase. 
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2170℃から 1270℃までの範囲において, 液相から種々の固相の形成が予測される（Fig.2-

18(a)）. W2C は冷却開始後, 約 2170℃から初晶として晶出され, その後, 1900℃から

W3Co3C や WC の形成が始まる. 固相率が 0.8 となる 1330℃から Co 相が形成され 1270℃

で凝固が完了する. W2C は固相に至るまで一定分率で存在することが確認され, XRD にて

W2C が検出されていることとの整合性が確認された. しかし, WC 分解領域の微小領域にお

ける各相の完全な特定には至っておらず, 今後さらなる検証が必要となる[25].  

固相率の増加に伴う液相中の化学成分の変化（Fig. 2-18(b)）は, 固相率が 0 から 0.8 ま

では W2C, W3Co3C, WC の形成によって液相中の W の減少と Co の増加が見られ, 炭素は

ほぼ一定となっている. 固相率が 0.7 から 0.8 の間で液相中の Co の急激な上昇と W 及び炭

素の減少が顕著となる. これは固相率が 0.7 に達するまでは W3Co3C の形成が支配的であ

り, 固相率が 0.7 から 0.8 の間は WC の形成が支配的になるためである. 固相率 0.8 以上で

は Co 相の形成が支配的となることが理解できる. 

2.4.2 微視組織形成過程 
超硬粉末の積層造形における微視組織形成過程の模式図を Fig. 2-19 に示す. レーザ照射

直下の超硬粉末は瞬時に加熱され液相に到達するが, WC が液相に到達する直前に WC は

WC1-x と炭素に分解することが知られている[27]. WC の分解に伴って発生した炭素もレー

ザに照射されることで気化して[28]雰囲気中に放出される. Fig. 1-4 より, WC が WC1-x と

炭素に分解する温度は約 2500℃であり, WC1-x が液相となる温度は約 2800℃である[27]. 

グラファイトの約 2800℃における蒸気圧は約 100Pa であることが知られており, 本章にお

ける実験の圧力下（1 気圧）ではグラファイトは液相とならず昇華する[29,30]. レーザ照射

箇所の冷却速度は非常に速い[31]ため, 気化した炭素の一部が積層造形体内部に気孔とし

て残留することが主な要因と考えられる.積層造形体内部に存在する気孔の要因としては, 

Fig.2-1(b)で示される粒子内部に存在する気孔も一因として考えられる. よって, WC 分解

領域の特異的な組織は造形用粉末が融解した液相からの凝固過程で形成されていると考え

ることができる.  

超硬造形物が有する二つの組織は, レーザ直接照射部の液相から急冷されたことによっ

て形成されたもの（WC 分解領域）と, WC 分解領域からの熱移動で液相となった Co と固

相の WC の二相共存状態で進行した液相焼結によって形成されたもの（WC-Co 領域）と考

えられる. 

 



53 

 

 

Fig. 2-18 Schematic illustration of WC decomposition region and WC-Co region formation 

process. 
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これまで得られた結果から, 超硬合金積層造形体に含まれる気孔や脆性相を抑制し, 機

械的特性を向上させるためには, レーザ照射時の WC 分解領域の形成を防ぐことが有効で

あり, WC が溶融しない温度域での造形条件設定が必要となる. 造形用粉末と積層造形体の

化学成分は同等であったため, 同一組成と見なした時に, Co が液相となり, WC は固相で存

在する 2200℃以下のの温度域（Fig. 2-17）において WC 分解領域を形成することなく造形

を実施できると考えられる. よって, レーザ照射部直下において WC 分解領域が形成され

ない温度域となるレーザ出力と走査速度を見出すことで, 気孔や脆性相の形成を抑制可能

であることが示唆された. 

一方で, As-built サンプル全体の化学組成は粉末の化学成分と大きく変化していないこと

から, WC 分解領域は LPBF 法特有の急冷凝固によって非平衡状態で凝固が完了していると

考えられる. これは As-built サンプルを熱処理することによって, 組織が平衡状態に近づき, 

W2C や W3Co3C などの脆性相が消失することが期待できる. この検証については, 第 3 章

にて説明する. 

2.5 まとめ 
本章では LPBF 法における超硬積層造形体のポアや脆性相発生のメカニズムを明らかに

するため, 微視組織形成過程を検討した結果, 以下の結論を得た. 

(1) 超硬合金（WC-25mass%Co）における, レーザ照射条件と造形物の相対密度はレ

ーザ体積エネルギー密度で整理され, 65～200 J/mm3 の範囲でひび割れ、剥離が起

きない造形性を示した. 

(2) 超硬造形物には W2C, W3Co3C および気孔内壁に炭素が検出される領域（WC 分解

領域）と, WC 粒子と Co 相を主とする領域（WC-Co 領域）が存在する. また, WC-

Co 領域の WC 粒子の粗大化が確認された. 

(3) レーザが直接照射された局所領域の WC および Co は液相となり, WC が熱分解さ

れて発生する炭素を含む気孔および脆性相（W2C, W3Co3C）によって WC 分解領

域は形成される. 

(4) レーザが直接照射される WC 分解領域からの熱移動による造形用粉末中のコバル

トの溶融によって焼結が進むことで, WC-Co 領域が形成される. 
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第 3 章 超硬合金積層造形体の微視組織と機械的特性に及ぼす熱処理

の影響 

 3.1 はじめに 
第 2 章では, LPBF 法で造形された超硬合金材の微視組織とその形成過程について述べた. 

超硬合金の積層造形体内部は組織の不均一性やクラックや気孔などの欠陥を多く含むため, 

機械的特性は不十分である. 原因は超硬粉末の LPBF プロセスでの急熱急冷による熱衝撃や, 

不均一な加熱や冷却によってクラックや気孔が発生することである[1]．現在, これらの問題

を解決するため LPBF プロセス中のレーザ照射条件の最適化, 後処理の検討が報告されてい

るが[1-4], WC-Co 積層造形体の特徴である欠陥や不安定な微細構造問題は解決されていな

い[5]. 特に, 金型や工具は高温領域での耐摩耗性が重要な特性となるため, 産業適用に向け

ての大きな障害となっている. 

第 2 章にて述べた通り, LPBF 法で製造された超硬合金の積層造形体の組織構造は, レー

ザ照射の条件によらず, 一定量の気孔, 粗大化した WC 粒子と W3Co3C 相（η 相）から構成

される[6-14]. η相の形成は, レーザ照射時に液相となった WC と Co の溶融状態から冷却

する過程における冷却速度に影響を受ける. LPBF 法において, 粉末材料がレーザ照射によ

って液相となっている時間は非常に短いため, 原子, 分子, イオンは短い距離しか移動でき

ない. そのため, 不均一な元素分布で凝固化が完了した結果, 脆性相である W3Co3C（η相）

が形成される[15].  

このような不均質で多くの欠陥を有する積層造形体の組織構造を変えるには, 熱間静水

圧プレス（HIP）という方法が用いられる. HIP は，最大 400MPa の静水圧と最大 2000℃の

高温にて, As-built の組織構造を大きく変化させることが可能となり, 気孔率だけでなく, 結

晶構造も変化させることが可能とされているが, 熱処理時の温度上昇に伴う相変化や, ク

ラックや気孔などの欠陥が消失する過程は明らかになっていない[16-18]. また, 従来の粉

末冶金法とは違い, 著しい WC の粗大化も確認されているが, そのメカニズムや粒成長抑制

の対策は, 超硬合金の機械的特性を向上させる上で, 大きな課題となっている[19]. 

本章では, WC-25mass%Co 粉末を用いて LPBF 法にて作製された超硬合金の積層造形体の

熱処理による組織構造の変化の過程を調査し, マイクロビッカース硬度を測定することで, 

相構造と微小領域の機械的特性の関連性を明らかにする.  
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3.2 実験方法 

3.2.1 超硬合金粉末と LPBF および熱処理条件 

本章の実験では, 75mass%の WC（1.5m）と 25mass%の Co（1.0m）で配合した, 株式会

社フジミインコーポレーテッド製の WC-Co 粉末「DAM-W1」（FUJIMI INCORPORATED, 

Aichi, Japan）を使用した. 

第 2 章と同様に LPBF 造形装置として ProX 200（3D Systems, Rock Hill, SC, USA）を用い

て, 常温で造形を実施し 10mm 立方体の積層造形体を作製した. 本章で用いた造形条件は, 

LPBF プロセス中に損傷を受けることなく, 良好な造形性と比較的高い相対密度の LPBF 造

形物を得ることができる第 2 章の結果に基づいて選択した（Table 3-1）.  

Table 3-1 Laser irradiation condition by ProX200 (3D Systems). 

Laser power [W] 195 

 Scan speed [mm/sec] 300 

 Hatch distance [mm] 0.1 

 Layer Thickness [mm] 0.03 

 Laser spot diameter [mm] 0.1 

 Atmosphere Ar 

 Oxygen concentration [ppm] 500 

 

熱処理は真空脱脂焼結(SHIMADU, Kyoto, Japan)を用いて, 加熱および冷却の過程で Ar ガ

スを流し，最高到達温度まで昇温速度は 200℃ / h にて統一し, 炉内の圧力は 10 Pa に制御

した. 焼結完了後は炉内にて常温まで冷却した. 従来の粉末冶金法における, WC-Co 系の焼

結は液相が出現する 1298~1357℃以上で行われ, 通常は 1350~1550℃の温度範囲である[ 20].  

本研究では, 熱処理による, 積層造形体の WC 分解領域の組織の変化, 気孔やクラックが

減少する過程を確認するため, 熱処理温度や保持時間を Table 3-2 に示す条件にて実施した

WC-25mass％Co は 1320℃が共晶温度となるため[21], この温度以上においては液相焼結現

象が起こり，積層造形体の微細構造の均質化や気孔やクラックの欠陥が無くなることが期

待される. 以後，熱処理材は Table3-2 に示すように，熱処理温度（℃）-保持時間（h）の形

式で表記する． 
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Table 3-2 Conditions of heat-treatment experiment. 

No. Temperature (℃) Keeping time (h) 
  900-0 900 0 
  950-0 950 0 
  1000-0 1000 0 
  1050-0 1050 0 
  1100-0 1100 0 
  1200-0 1200 0 
  1300-0 1300 0 
  1320-0 1320 0 
  1320-4 1320 4 
  1320-12 1320 12 
  1350-0 1350 0 
  1350-4 1350 4 
  1350-12 1350 12 
  1380-0 1380 0 
  1380-4 1380 4 
  1380-12 1380 12 

3.2.2 熱処理した積層造形体の評価 

熱処理された積層造形体は, デジタルマイクロスコープ（VHX-5000, KEYENCE, Itasca, IL, 

USA）を用いてその場観察を行った. 積層造形体の気孔率は得られた積層造形体の断面写真

から画像解析にて求めた. 積層造形体の SEM による微細構造観察とエネルギー分散型 X 線

分光法（EDS）による成分分析は，Phenom ProX（Phenom-World, Eindhoven, Netherlands）を

用いた. 熱処理された積層造形体の結晶構造と相変化の解析は UltimaⅣ (Rigaku, Tokyo, 

Japan)を用いて測定を実施し，結晶学的特性を解析した. 

熱処理された積層造形体の微細構造に関する相構成の解析については, FE-SEM は JSM-

7800F Prime（JEOL Ltd., Tokyo, Japan），電子後方散乱回折（EBSD）は DigiView Ⅴ（(TSL 

Solutions, Kanagawa, Japan）を用いた.  EBSD 観察用の試料 (x-z 方向)は，クロスセクション

ポリッシャー IB-19530CP（JEOL Ltd, Tokyo, Japan）を用いて 6V でイオン研磨した。 

積層造形体の As-built 組織に観察される「WC 分解領域」および, 熱処理により WC 分解

領域が相変化する微小領域の機械的特性を把握するため, 微小硬さ試験機 FISCHERSCOPE 

HM2000（Helmut Fischer GmbH, Sindelfingen, Germany）を用いて, ビッカース硬度とヤング

率を 1.98N の固定荷重にて常温で測定した. 
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3.3 結果および考察 

3.3.1 As-built と熱処理後の超硬積層造形体の微視組織 

Fig. 3-1 は, As-buil 材および種々の温度（保持時間無し）で熱処理を施した試料の x-z 断面

の低倍率のデジタルマイクロスコープ画像である. As-built サンプルには気孔（黒点）が多く

存在しており, 900～1320℃までの熱処理後のサンプルからも同様に気孔とクラックが観察

される. 1350℃において, クラックの減少が確認され, 1380℃では, クラックが消失し, 気孔

が少なくなっている. 画像解析で測定した気孔率の値を Table 3-3 に示し, 熱処理温度と気

孔率の関係を Fig. 3-2 示す. As-buit から 950℃までは温度上昇に伴って気孔率が減少してい

るが , 1000～1320℃までは気孔率は一定の値を示しており , 気孔率は低減しなかった . 

1350℃から再び気孔率の減少が急激になり, 1380℃で気孔率は約 2.0％まで減少した. 

Fig. 3-3 は, 熱処理温度 1320℃, 1350℃, 1380℃にて保持時間を 0～12h に変化させた積層

造形体の x-z 断面の低倍率のデジタルマイクロスコープ画像である. 1320℃においては, 保

持時間が 0h および 4h ではクラックや気孔が残存しているが, 12h では一部のクラックや気

孔が減少している. 1350℃においては, 0～12h のいずれにおいても, 多くのクラックが消失

しているが, 一部残存が確認されている. 気孔は 4, 12h の保持で低減していることが確認さ

れた. 1380℃においては, クラックや気孔が多く消失しており, 12h 保持が本研究の実験にお

いて最も気孔率が低い結果となった. 画像解析で測定した気孔率の値を Table 3-3 に示し, 

1320℃, 1350℃, 1380℃の各熱処理温度での保持時間と熱処理された各積層造形体の気孔率

の関係を Fig. 3-4 示す. 全ての熱処理温度で, 保持時間を長くすることで気孔率の低下が見

られた. しかし, 12h 保持で 1320℃では気孔率が約 5%, 1350℃では約 2％, 1380℃では約 1.5%

と気孔率に差が見られた.  
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Fig. 3-1 Low-magnification optical micrographs showing pores on the x-z cross-sections of 

as-built and post heat-treated samples. The heat-treated samples were not kept at the heat 

treatment temperatures. 
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Table 3-3 The porosity measured by the image analysis of each heat-treated temperature 

samples with no keeping time. 

No. Porosity (%) 
  As-built 13.2 
  900-0 10.5 
  950-0 7.3 
  1000-0 6.4 
  1050-0 6.4 
  1100-0 8.5 
  1200-0 6.1 
  1300-0 8.1 
  1320-0 8.0 
  1350-0 7.2 
  1380-0 2.4 

 

 

Fig. 3-2 The effect of heat treatment temperature on the porosity of WC-25mass%Co LPBF 

samples. 
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Fig. 3-3 Low-magnification optical micrographs showing pores on the x-z cross-sections of 

samples fabricated by LPBF process and subsequently heat-treated at 1320℃, 1350℃ and 

1380℃ for 0, 4, and 12 h. 
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Table 3-4 The porosity measured by the image analysis of each keeping time samples with 

1320℃, 1350℃ and 1380℃. 

No. Porosity (%) 
  1320-0 8.0 
  1320-4 5.1 
  1320-12 5.5 
  1350-0 6.2 
  1350-4 2.0 
  1350-12 2.3 
  1380-0 2.4 
  1380-4 2.0 
  1380-12 1.5 

 

 

Fig. 3-4 Change in porosity of fabricated by LPBF process and subsequently heat treated at 

with 1320℃, 1350℃ and 1380℃ as a function of keeping time at the heat treatment 

temperatures. 
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Fig. 3-5 に 1350℃にて熱処理した積層造形体の微細構造を示す. (a)は低倍率, (b)は高倍率

断面 SEM 像である. 断面微細構造は WC 粒子と Co, 気孔, クラックが確認される. クラッ

ク中に Co（Fig. 3-5(b)）が存在していることが観察される. これは, 液相となった Co がク

ラック内部に流入することで, クラックを埋めていることを示唆している.  

 

Fig. 3-5 Cross-sectional (a) low-magnification (b) high-magnification SEM images showing 

the microstructure of the 1350 ℃, heat-treatment samples. 

1320℃の 12h 保持（1320-12）では気孔率が約 5%, 1350℃の 12h 保持（1350-12）では約

2％, 1380℃の 12h 保持（1380-12）では約 1.5%と気孔率に差が見られた. これは, 各熱処理

温度における Co の液相量に差があるためと考えられる[22]. 

Fig. 3-6 は, As-built と各熱処理温度における積層造形体の断面 SEM 像である. As-built で

は, 第 2 章で述べた WC-25mass%Co の特徴とよく一致しており, 同様に形態が異なる 2 種

類の領域が観察される. 第 1 の領域（WC 分解領域）には, 暗色のコントラストを持つ多く

の気孔が含まれている. 第 2 の領域（WC-Co 領域）には, 明るいコントラストの WC 粒子が

含まれている. WC-Co 領域における WC 粒子のサイズは, 出発原料として用いた 1.5m か

ら大きく粗大化していることが確認された. この原因としては, 繰り返しのレーザ照射に

よる液相焼結過程による粗大化によるものと考えられる.  

1000℃においては, WC 分解領域の残存と WC 分解領域の一部が WC-Co 領域に変化し, 微

細な WC が確認される. 一方で, 1100℃では, WC 分解領域は消失し, 微細な WC が析出して

おり, 明るい WC 粒子と暗い Co マトリックス相から構成されている. これは従来の粉末冶

金法で製造された超硬合金の微視組織に近いものである[23]. 



66 

 

1300℃以下では, クラックや気孔は多く残存しており Fig. 3-2 に示す熱処理温度と気孔率

の傾向と一致している. 1320℃でクラック中に Co が存在している様子が確認されるが, Co

が完全に液相に達していないため, クラックを十分に埋めることが出来ていないと考えら

れる. しかし, 1350℃では多くのクラックや気孔が Co で満たされており,このため気孔率が

大きく低減していると考えられる. 1380℃では, 最も気孔率が低くなっており, クラックや

気孔を Co 相で埋められた箇所も消失している. これは WC 粒子が移動することができる程

度に Co 相の液相量が達したことで均質化が進んだと考えられる[24].  

Fig. 3-7 に, 熱処理温度 1320℃, 1350℃, 1380℃にて保持時間を 0～12h に変化させた積層

造形体の x-z 断面の SEM 像を示す. 1320℃においては, 1320-4 と 1320-12 は, 1320-0 と比べ

ると WC が大きくなっている様子が分かる. 一方で, 1350℃, 1380℃においては, 保持時間を

長くすることによる WC 粒子の著しい成長は見られなかった.  

ここで, WC は粗大化した粒子と非常に微細な粒子が混在し, WC 粒度分布の幅が広い様子

が SEM 像から確認される. 従来の粉末冶金法で得られる超硬合金の WC サイズは WC 原材

料粉末からの著しい粒成長は見られず, WC 粒子径は微細なまま, 粒子径の分布幅は狭く, 

均一に Co マトリックスに分散している[21]. 積層造形体に確認される粗大化した WC 粒子

は硬度や抗折力を低下させる要因[27]にもなるため, WC の粒子成長は従来製法の超硬合金

同様に好ましくない. そこで, 本研究にて得られた熱処理温度 1320℃, 1350℃, 1380℃にて

保持時間を 0～12h に変化させた積層造形体の WC 粒子の平均粒子径と粒度分布を把握する

ため, 熱処理後の各積層造形体の WC 粒子径（円相当径）の個数頻度を示すヒストグラムを

Fig. 3-8 に示す. 本章にて作製した全ての積層造形体の WC 粒子は、原料の WC 粒子径より

大きくなっており, 粒度分布幅も広くなっている（WC の出発原料の平均粒子径は 1.5m）. 

しかし, 1320-0 においては, WC の平均粒子径は 0.5m の増加に留まっており, 最大粒径も

5µm 以下となっている. しかし, 最も気孔率が低い 1380-12 においては, 平均粒子径は

3.8m と出発原料の約 2.5 倍, 最大粒径も約 6.5m となっており, 硬度や抗折力への影響が

懸念される. 
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Fig. 3-6 Cross-sectional SEM images showing the microstructure in as-built and each heat-

treated temperature samples with no keeping time. 
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Fig. 3-7 Cross-sectional SEM images showing the microstructure in samples fabricated by 

LPBF process and subsequently heat-treated at 1320℃, 1350℃ and 1380℃ for 0, 4, 12 h. 
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Fig. 3-8 Histograms showing the number frequency of WC particle size in each keeping time 

samples with 1320℃, 1350℃ and 1380℃. 
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3.3.2 熱処理よる積層造形体の結晶構造の変化 

Fig. 3-9 に, As-built と各熱処理温度（保持時間無し）における積層造形体の XRD プロフ

ァイルを示す. As-built は WC [28], W2C [29], W3Co3C [30], Co（fcc）[31], Graphaite [32]の各相

で構成されているが, 各熱処理温度における積層造形体では, 900～1050℃までは As-built と

同じ相が検出された. 1100℃以上では WC と Co のみで構成される.  

 

Fig. 3-9 XRD profiles of samples heated to different temperatures. 

 次に, 熱処理による積層造形体の微視組織の変化を考察する. Fig. 3-10 に 1000℃, 1100℃, 

1320℃, 1380℃の断面 SEM と組織変化のイラストを示す. 1000℃において, WC 分解領域の

一部が WC と Co の二つの相に変化している. 1100℃では WC 分解領域は消失し, 微細な WC

と Co の二相が形成されるが, WC 分解領域に確認されていた気孔は残存している. 1320℃で

は, WC の粒子成長が確認された. 1380℃では WC 粒子は他の熱処理条件と比較し最も大き

くなっているが, 気孔の多くは Co 相によって埋められている様子が確認される. これは, 

本章での熱処理温度が最も高い 1380℃において, Co 液相中に溶解した WC 量は最も多いと
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考えられる. よって, 温度保持完了後の冷却過程で WC 粒子の再析出によるオストワルド成

長によって, 1380℃の WC が最も大きくなっていると考えられる[25,26]. 

 

Fig. 3-10 Cross-sectional SEM images and illustrations showing the microstructure in samples 

fabricated by LPBF process and subsequently heat-treated at 1000℃, 1100℃, 1320℃ and 

1380℃. 
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Fig. 3-11 に 1000℃で熱処理した積層造形体（1000-0）の拡大 SEM 像と EDS マッピング画

像を示す. 1000-0 では, WC 分解領域と WC 分解領域から WC と Co が形成されたとみられ

る領域（Fig 3-11(a)の①付近）, および WC-Co 領域の 3 つが存在している. W, Co, C 元素の

EDS によるマッピング画像を Fig. 3-11 (b), (c), (d) に示す. 赤線は As-built で確認される WC

分解領域と WC-Co 領域の境界である.  図中の①で示す領域は, WC 分解領域で確認される

気孔が多く存在していることが確認される（赤矢印）. このことから, ①周辺の領域は, As-

built では WC 分解領域として存在していたが, 熱処理によって WC と Co に相変化したと予

想される. また, この領域の WC は, WC-Co 領域の WC と比べて微細な粒子で構成されてい

る. 

 

Fig. 3-11(a) SEM image showing the interface between WC decomposition region and WC-

Co region; (b–d) corresponding EDS element maps of W, Co, C in 1000℃ heat-treated 

sample. 
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Fig. 3-12 に，熱処理温度 1320℃, 1350℃, 1380℃にて保持時間を 0～12h に変化させた積

層造形体の XRD プロファイルを示す. 全てのサンプルにおいて, WC 相と Co 相のみで形成

されており, 1320℃以上においては, 保持時間に関係なく, 構成相の変化は確認されなかっ

た. 

 

Fig. 3-12 XRD profiles of each keeping time samples with 1320℃, 1350℃ and 1380℃. 

Fig. 3-13 に 1380℃で 12h 保持理した 1380-12 の微細構造の EBSD 解析結果を示す。熱処理

された積層造形体は，WC-Co 二相組織が形成されていることがわかる（Fig. 3-12(b)）. こ

のことは, 1380-12 における Fig. 3-8 の SEM 像および, Fig. 3-11 に示す XRD プロファイルの

結果と一致する.  

Fig. 3-14 に, 従来の粉末冶金法で製造された市販されている WC-Co 超硬合金（VU70, WC-

20mass%Co, Silveralloy, Hyogo, Japan ）の EBSD 解析結果を示す. Fig. 3-13 は Fig. 3-14 と比

較して同等の組織が形成されている. 四角形の WC は主に単結晶粒で構成されており（Fig. 

3-13(c)）, WC は W2C や W3Co3C が分解し，W，Co, C が組織内を拡散して WC を成長させ
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ていると考えられる. なお, Co マトリックスでは, Co の結晶粒の粗大化が確認される（Fig.3-

13(d)）. Co の単結晶粒と思われる輪郭領域が確認され, 熱処理による Co 相の粒成長を示し

ている. この熱処理を行った試料の Co の結晶粒径は，粉末冶金法で作製された超硬合金の

結晶粒径と同程度であった[33]. 

 

Fig. 3-13 (a) SEM image, (b) corresponding EBSD phase map, and inverse pole figure maps 

of (c) WC and (d) Co (fcc) phases of heat-treated (1380℃, 12hr) sample. 
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Fig. 3-14 (a) SEM image, (b) corresponding EBSD phase map, and inverse pole figure maps 

of (c) WC and (d) Co (fcc) phases of cemented carbide sample fabricated by powder 

metallurgy (VU70, WC-20mass%Co, Silveralloy, Hyogo, Japan). 
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3.3.3 熱処理が積層造形体の機械的特性に及ぼす影響 

Fig. 3-15 は, 熱処理温度に伴うマイクロビッカース硬度（HV0.2）とヤング率の変化を示

している. As-built の WC 分解領域における平均硬度は約 1100HV であった. 熱処理温度の上

昇に伴って, ビッカース硬度は減少傾向にあり, ヤング率は上昇傾向にある. また, 従来の

粉末冶金法で製造された同等組成の超硬合金の硬度（VC-50, Hv900）となっており[34], 

1380℃で熱処理された積層造形体は同等の硬度を有していることが分かった. 

熱処理による第 2 章で示した Fig. 2-11 より, WC 分解領域は W2C と Co および W3Co3C が

主となる結晶化合物で形成されている. 熱処理温度が 900～1050℃の範囲においては, WC

分解領域は WC と Co に変化する過程であるため, ビッカース硬度高く, ヤング率は低いと

考えられる. 1050～1300℃の範囲では WC と Co で形成されているが, Fig. 3-2 に示す通り, 

気孔率（クラック, 気孔の面積率）は変化しないため, 硬度とヤング率も一定となっている

と考えられる. 共晶温度である 1320℃を超えると Co が液相となり, 気孔率が低くなること

で, ビッカース硬度とヤング率が上昇に転じていると考えられる. 

Fig. 3-15 Effect of heat treatment temperature on Vickers hardness and Young's modulus of 

WC-25mass%Co LPBF samples. 

Fig. 3-16 は，熱処理温度 1320℃, 1350℃, 1380℃にて保持時間を 0～12h に変化させた積層

造形体のマイクロビッカース硬度（Hv0.2）とヤング率の変化を示している. 保持時間 0h に

おいては, 熱処理温度が高いほどビッカース硬度とヤング率は高い値を示している. これ
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は, Fig. 3-2 に示されている通り, 気孔率が低くなることで機械的特性が向上していると考え

られる. 一方で, 1350℃と 1380℃においては, 保持時間による平均硬度とヤング率の変化は

大きくない. しかし, 1380℃の 4h と 12h の保持時間においては, ビッカース硬度の測定ばら

つきが小さくなっている. これは, Fig. 3-7 に示す通り, WC が分散しない領域が消失したこ

とによる微視組織の均質化によるものと考えられる. 

 

Fig. 3-16 Effect of heat treatment temperature and keeping time on Vickers hardness and 

Young's modulus of WC-25mass%Co LPBF samples. 

熱処理温度 1380℃, 12h の積層造形体は従来の粉末冶金法で作製された超硬合金（VC-50）

と同等のビッカース硬度とヤング率を示しているため, 高い破壊靱性と耐欠損性を有して

いると予想される[35]. 構成相と靭性の関係については, 今後の研究で調査する予定である. 

しかし, VC-50 グレード[36]の超硬合金は耐衝撃特性が要求される掘削用のビッドや治具

が主な使用用途なっており, 本研究の目的とする金型は VM-20 グレード[36]相当が用いら

れているため, 更なる硬度の向上が必要とされている. 第 2 章と第 3 章では, 造形性が比較

的良好な金属相が多い WC-25mass%を用いて, LPBF 法における微視組織形成過程の理解と, 

熱処理による積層造形体の WC 分解領域となる非平衡組織の均質化, およびクラックや気
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孔の低減による機械的特性の向上を検討してきた. 第 4 章では, 超硬粉末の Co 量を減少さ

せることで, 機械的特性の向上を検討する. 

3.4 まとめ 
本章では, LPBF 法で作製した WC-25mass%Co 超硬合金から WC-Co 二相組織を得るた

めの熱処理に着目し, 熱処理温度と保持時間による積層造形体の微視組織および結晶相の

変化がもたらす機械的特性への影響を調査した. 結論を以下にまとめる. 

(1) W2C と Co および W3Co3C, 気孔で形成されている WC 分解領域は, 950℃から WC

と Co の形成が始まり, 1100℃で微細な WC と Co マトリックスで構成される組織

となる. 

(2) クラックや気孔は, 1320℃の共晶温度以上にて減少する. 特に, 1380℃の 4h 以上の

保持で微視組織はクラックや気孔を埋めた Co 相のみで形成されている領域も消

失し, 微視組織はさらに均質化される. また, 熱処理による WC 粒子径の成長が

確認されたが, 従来の粉末冶金法で製造される VC-50 超硬合金の微細構造と同等

であることが確認された.  

(3) 熱処理による積層造形体の機械的特性は, 950～1100℃の範囲では WC 分解領域の

減少と共にビッカース硬度は下がり, ヤング率は向上する. 1320℃の共晶温度以上

においては, 気孔率の減少と共に硬度とヤング率は上昇する. 1380℃の 4h 以上の

保持で, 積層造形体の硬度のバラツキは最小なり, 従来の粉末冶金法で製造され

る VC-50 超硬合金と同等の機械的特性を示した.  
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第 4 章 超硬粉末の炭素量が造形物に及ぼす組織形態と硬度への影響 

4.1 はじめに 
第 2 章では, LPBF 法で作製した WC-25mass%Co 超硬合金の微細構造の形成過程について

述べた. LPBF 法で作製された超硬合金には W2C や W3Co3C などの脆性相とクラック, 気孔

が含まれており, これが機械的特性の低下の要因になっている. As-built の WC-25mass%Co

積層造形体には, 主に WC と Co から形成される領域（WC-Co 領域）と, 多数の欠陥と脆性

相（W2C と W3Co3C）を含む領域（WC 分解領域）の二つが存在する. WC 分解領域は, 従来

の粉末冶金法で製造される超硬合金からは確認されない組織であり, これはレーザによっ

て照射された WC が分解・溶融して形成されている. WC が分解・溶融する際に, Co や炭素

が揮発して化学組成が変化し, W2C や W3Co3C が非平衡に組織形成されるためである. 粉末

を十分に溶融させて相対密度の高い超硬積層造形体を得るためには, WC と Co を完全に溶

融し, レーザエネルギー密度が高い条件で造形する必要がある. しかし, 高エネルギー密度

条件でレーザ照射をすると, WC の分解・溶融が促進され, W2C や W3Co3C が形成されるこ

とから, 高密度で脆性相を含まない As-built 材を得ることは難しい. 

第 3 章では, WC-25mass%Co の As-built 積層造形体に熱処理を行うことで, 微視組織構造

の均質化, W2C や W3Co3C からなる非平衡の WC 分解領域が WC-Co の健全な組織へ変化す

ること. また, クラックや気孔も大きく減少し, 硬度などの機械的特性が向上したことを述

べた. しかし, 本研究の目的とする金型に適用される VM-30 グレード相当に到達するため

には, 更なる硬度の向上が必要とされている. 

WC-17mass%Co において LPBF 法を用いた積層造形体の微細構造と機械的特性に及ぼす

400～1000℃の高温での後熱処理の影響が検討されている[1]. 熱処理によって積層造形体の

構成相や微細構造が変化するが, 1000℃以下での熱処理では, W3Co3C, W9Co3C4, W6Co6C な

どの脆性相が含まれることが知られている. また, 1390℃での HIP 処理でも, LPBF 法を用い

た超硬合金の組織の相対密度は向上するが, 脆性相は HIP 処理後も残存することが明らか

になっている[2]. このように, 熱処理による組織の均質化には WC, Co, 脆性相の熱処理温

度における安定性を考慮する必要がある . よって , 本章からは , 超硬粉末の Co 量を

17mass%に減少させることで機械的特性の向上を検討する. 

本章では, LPBF 法によって作製された WC-17mass%Co 超硬積層造形体の熱処理と粉末の

カーボン量を変化させることにより微細構造の均質化と脆性相形成の抑制を試みた. まず, 

LPBF 法にて作製された WC-17mass%Co の As-built 積層造形体の微細構造と結晶学的特徴

を詳細に評価する. 次に, 積層造形体を熱処理し, 得られた微細構造とビッカース硬度の変

化を調べた. これらの実験結果をもとに, C-Co-W 三元系の状態図に基づく相平衡の観点か

ら, LPBF 法で作製された超硬積層造形体の微細構造と熱処理による組織の均質化を検討し



83 

 

た. 

4.2 実験方法 

4.2.1 超硬合金粉末 

本章では, Co 含有量を 17mass%に設定し, 4 種類の超硬合金粉末を作製した（Table 4-1）. 

第 2 章と同じ WC と Co 原料を用い, 炭素量調整はグラファイト（平均粒子径 1μm）を使用

して炭素量の異なる WC-17mass%Co-x mass%Gr.粉末（x=0, 0.14, 0.28, 0.56 mass%）を作製し

た. 本研究に用いた超硬粉末のサンプル名は 17Co, 17Co-0.14Gr., 17Co-0.28Gr., 17Co-0.56Gr.

とした（Table 4-1）. 粉末の C/W モル比は 1 以上であり, 粒度分布は-20+5μm に調整し, 平

均粒径（Dv50％）は 16.1～18.0μm であった. 17Co-0.56Gr.粉末の形態を示す走査型電子顕微

鏡（SEM）画像と，17Co および 17Co-0.56Gr.粉末の SEM による断面微細構造を Fig. 4-1 に

示す。Fig. 4-1(c)の凝集した暗い領域はグラファイト相に相当する。17Co にはグラファイト

が含まれていないため、Fig. 4-1(b)で観察された暗い領域は気孔であると考えられる. した

がって, Fig. 4-1(c)の小さなサイズの暗い領域も, 同様に気孔であると考えられる. 

Table 4-1 The particle size, apparent density, and the compositions of studied powders. 

Sample 
Dv10% 

(μm) 
Dv50% 

(μm) 
Dv90% 

(μm) 

Apparent 

density 

(g/cm
3
) 

W 

(%) 

Co 

(%) 

C 

(%) 

Added 

graphite powder 

(mass%) 

17Co 11.3 16.9 25.8 5.04 Bal. 18.29 4.98 - 

17Co-

0.14Gr. 
11.7 18.0 28.1 5.00 Bal. 17.58 5.03 0.14 

17Co-

0.28Gr. 
10.4 16.1 24.7 4.90 Bal. 17.18 5.22 0.28 

17Co-

0.56Gr. 
11.5 17.7 27.1 4.79 Bal. 17.32 5.44 0.56 
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Fig. 4-1 SEM images showing (a) surface morphology of the 17Co-0.56Gr. powder particles, 

and (b) cross section of the 17Co powder, and (c) cross section of the 17Co-0.56Gr. powder. 

4.2.2 LPBF 造形装置・条件および熱処理方法 
第 2 章, 第 3 章と同様に LPBF 造形装置として ProX 200（3D Systems, Rock Hill, SC, USA）

を用いて , 常温で造形を実施し 10mm 立方体の積層造形体を作製した . 本章は WC-

17mass%Co を使用することから, 第 2 章で用いた WC-25mass%Co より Co 量が少ないため, 

より高いエネルギー密度でのレーザ照射条件で造形を行う必要がある. 本章では, 従来研
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究[3]を参考に Table 4-2 に示す造形条件にて実施した. 

Table 4-2 Laser irradiation condition by ProX200 (3D Systems). 

Laser power [W] 240 

 Scan speed [mm/sec] 300 

 Hatch distance [mm] 0.1 

 Layer Thickness [mm] 0.03 

 Laser spot diameter [mm] 0.1 

 Atmosphere Ar 

 Oxygen concentration [ppm] 500 

 

熱処理条件は, 第 3 章で得られた結果から, 200℃/h の昇温速度にて 1380℃で 12 時間保持

する条件を採用した. 熱処理後は 15 時間で常温まで降温した. この条件下では, Co の液相

焼結現象が起こり, 非平衡状態となっている As-built の微細構造が均質化し, クラックと気

孔が最大限減少する. 

4.2.3 As-biult と熱処理後の積層造形体評価 
As-built と熱処理後の積層造形体を導電性ベークライトにマウントし, ダイヤモンドパウ

ダーを含む数種類のスラリーで機械的に研磨した. デジタルマイクロスコープ（VHX-5000, 

KEYENCE, Itasca, IL, USA）で得られた断面画像から, 画像解析ソフトを用いて積層造形体

の気孔率を測定した. また, SEM およびエネルギー分散型 X 線分光法（EDS）は Phenom ProX

（Phenom-World, Eindhoven, Netherlands）を用いて, As-built と熱処理した試料の微細構造を

10kV にて観察および元素マッピングや化学組成を分析した. As-built および熱処理後の積層

造形体の構成相は Ultima Ⅳ(Rigaku, Tokyo, Japan)を用いて分析した. ビッカース硬度（HV）

は, マイクロビッカース圧子を用いて, 9.8N の固定荷重にて常温で測定した. 粉末および積

層造形体の化学組成は, 蛍光 X 線分析装置 XRF-1800（Shimadzu Corp., Kyoto, Japan）を用い,  

炭素含有量は, EMIA 321V2（HORIBA, Kyoto, Japan）を用いた赤外吸収法で分析した. 

各粉末と積層造形体の化学成分分析結果を Table 4-3 に示す. As-built のサンプルは, 4 種類

の全ての粉末に対して Co および炭素の含有量が少なかった. また, 熱処理した積層造形体

の化学成分は, As-built と比べて大きな変化は確認されなかった. 超硬積層造形体が粉末と

比較して Co と炭素が減少することは, レーザ照射部の温度が WC 相の溶融温度に達した際

に WC が分解して生成されるグラファイトの気化と Co の蒸発に起因すると考えられる[4]. 
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Table 4-3 Analyzed compositions of studied powder, as-built and heat-treated samples. 

 

4.3 結果および考察 

4.3.1 As-built 材と熱処理材の超硬積層造形体の組織構造 
Fig. 4-2 は, 17Co, -0.14Gr., -0.28Gr., -0.57Gr.粉末を用いて造形した As-built と熱処理後の x-

z 断面の低倍率のデジタルマイクロスコープ画像である. 全ての As-built サンプルには気孔

（黒点）が多く存在しているが, 熱処理後は As-built に比べて気孔が少なくなっていること

がわかる. 画像解析で測定した気孔率を Table 4-4 に示す. 熱処理した積層造形体の気孔率

は約 1.0～1.5%であり，第 3 章で示した同条件で熱処理した WC-25mass%Co 積層造形体の

気孔率よりも高くなっている.  

As-built 材の気孔率は 17Co が最も高かったが, 熱処理後は最も低い気孔率となった. グラ

ファイトを添加した 17Co-0.14Gr., 17Co-0.28Gr.と 17Co-0.56Gr.の As-built 材の気孔率は 5%

前後であり, 大きな差や炭素量による傾向は見られなかった. 熱処理材においても気孔率

に大きな差は見られなかったが, 17Co-0.56Gr.は気孔が大きくなっていることが確認された.  

 Chemical composition as W is balance (mass%) 

 17Co 17Co-0.14Gr. 17Co-0.28Gr. 17Co-0.56Gr. 

Sample ID W Co C W Co C W Co C W Co C 

Powder Bal. 18.39 4.98 Bal. 17.58 5.03 Bal. 17.18 5.22 Bal. 17.32 5.44 

As-built sample Bal. 14.78 4.92 Bal. 15.29 4.98 Bal. 15.28 5.06 Bal. 14.83 5.22 
Heat-treatment 

sample 
Bal. 14.70 4.94 Bal. 15.10 4.96 Bal. 15.02 5.01 Bal. 14.81 5.19 

Heat-treatment / 

Powder 
- 0.804 0.992 - 0.859 0.986 - 0.874 0.960 - 0.855 0.954 
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Fig. 4-2 Low-magnification optical micrographs showing pores on the x-z cross-sections of 

as-built and 1380 ℃/12 h heat-treated samples. 
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Table 4-4 The porosity measured by the image analysis of heat-treated samples. 

  Porosity (%) 
  17Co 17Co-0.14Gr. 17Co-0.28Gr. 17Co-0.56Gr. 

As-built 6.1 5.4 4.8 4.9 
Heat-treated 1.0 1.6 1.5 1.5 

 

Fig. 4-3 は, As-built と熱処理後の断面 SEM 像である. As-built では, 第 2 章で述べた WC-

25mass%Co とよく一致しており, 同様に形態が異なる WC 分解領域と WC-Co 領域が観察さ

れる. WC 粒子のサイズは, 出発原料として用いた 1.5μm から大きく成長している（Fig. 4-

1）. As-built の非 WC 分解領域における WC 粒子径の粗大化は全ての積層造形体で確認され

た. WC-Co 領域における WC 粒子径の成長は, 繰り返しのレーザ照射による液相焼結過程に

よって WC の粗大化が進んだものと考えられる. 熱処理後の積層造形体は, 明るい粒子と暗

いマトリックスから構成されており, これは従来の粉末冶金法で製造された超硬合金の組

織構造に近いものである[5]. 暗いマトリックスと明るい粒子の大部分は, 第 3 章にて WC-

25mass%Co の EBSD の結果から, それぞれ Co と WC である. このように, 1380 ℃での熱処

理は, LPBF で造形された WC-17mass%Co においても, As-built で確認される積層造形体の

不均質な微細構造を大幅に均質化することが可能であることが分かった. 

熱処理後の各積層造形体の WC 粒子径（円相当径）の個数頻度を示すヒストグラムを Fig. 

4-4 に示す. Fig. 4-1 (b), (c)に示すように, WC の出発原料の粒子径は 1.5μm を用いているが, 

熱処理した全ての積層造形体の WC 粒子は, 原料の WC 粒子径より大きくなっており, 粒度

分布幅も広くなっている. これは, LPBF とその後の熱処理によって WC 粒子が粗大化し

たことを示している. 特に, 17Co-0.56Gr.は他に比べて 14～30μm の範囲に高い個数頻度で存

在し, 平均粒径も約 5 μm と最も大きくなっていた. 
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Fig. 4-3 Cross-sectional SEM images showing the microstructure in as-built and heat-

treated samples. 
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Fig. 4-4 Histograms showing the number frequency of WC particle size of heat-treated (a) 

17Co, (b) 17Co-0.14Gr., (c) 17Co-0.28Gr., and (d) 17Co-0.56Gr. samples. 
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Fig. 4-5 に, As-built と熱処理後の XRD プロファイルを示す. これらの結果から, As-built 材

はすべて WC [6], W2C [7], W3Co3C [8], Co（fcc）[9], グラファイト[10]の各相で構成されてい

ることがわかった（Fig. 4-5(a)）. 熱処理後の各積層造形体では, 炭素量に応じて各ピークの

相対強度が大きく変化していないことから, ベースとなる 17Co へのグラファイトの添加は

As-built 材の各相の割合に影響は確認されなかった. 一方で, Fig. 4-5(b)に示すように, 熱処

理した 17Co および 17Co-0.14Gr.では，W3Co3C 相のピークが検出され，17Co-0.28Gr.と 17Co-

0.56Gr.では, W3Co3C 相のピークは確認されなかった. よって, ベースとなる 17Co へのグラ

ファイトの添加は，熱処理後の構成相に影響を与えることが明らかになった.  

 

Fig.4-5 XRD profiles of (a) as-built and (b) heat-treated samples. 

  



92 

 

Fig. 4-6 は，熱処理した 17Co, 17Co-0.14Gr., 17Co-0.28Gr.と 17Co-0.56Gr.の SEM 像と W お

よび Co の EDS 元素マップである. 熱処理した 17Co-0.28Gr.と 17Co-0.56Gr.では，W と Co

が分かれて分布しており, WC と Co から形成されていることが分かる. しかし, 17Co と

17Co-0.14Gr では，白抜きの矢印で示すように, W と Co の両方の元素を含む相が観察され

た. XRD プロファイルから, 熱処理した 17Co と 17Co-0.14Gr.には W3Co3C が存在するため

（Fig. 4-5）, 1380 ℃で熱処理を施しても, WC-17mass%Co の積層造形体は熱処理後も W3Co3C 

が残存する. 一方, 粉末にグラファイトを 0.28mass%以上添加することで, W3Co3C 相の形成

を防ぐことが分かった（17Co-0.28Gr. 17Co-0.56Gr）.  

WC, Co, W3Co3C の面積率を EDS の元素マップから画像解析にて算出し,その結果を 

Table 4-5 に示す. 熱処理後の 17Co では, 約 12%の W3Co3C が含まれていた. グラファイト

を添加することにより, W3Co3C の面積率が減少し, WC と Co が増加した. なお, 熱処理後の

17Co-0.28Gr.および 17Co-0.56Gr.からは W3Co3C は確認されなかった. 本章の造形条件下に

おいては, グラファイト添加量が 0.28mass%以上で W3Co3C の脆性相形成が抑制されること

が明らかになった. 

 

Fig. 4-6 SEM images and EDS element maps of Co and W for heat-treated 17Co, 17Co-

0.14Gr., 17Co-0.26Gr. and 17Co-0.56Gr. samples. 



93 

 

Table 4-5 Measured area fractions of WC, W, Co, and W + Co detected regions in the EDS 

element maps in Fig. 4-6. 

 

熱処理によって積層造形体の組織が均質化した理由と, 熱処理後の 17Co に W3Co3C が残

存した理由を明らかにするために, 既報の熱力学データベース[11]を用い, Table 4-3 で示さ

れる粉末及び積層造形体の化学成分から, C-Co-W 三元系の熱力学的平衡計算を行った.  

Fig. 4-7(a)は, C-Co-W 三元系平衡状態図の 1380℃における等温断面図を示したものである. 

Fig. 4-7(b)では, Fig. 4-7(a)の赤線で示した領域を拡大し，本章にて使用した粉末及び As-built

の組成をプロットした. 17Co，17Co-0.14Gr.の粉末は灰色の破線に近く, これは C/W モル比

が 1 であることを示している. 一方で, 17Co-0.28Gr.および 17Co-0.56Gr.の粉末組成は, C/W

比が 1 よりも大きい.  

一方, As-built 材は, レーザ照射により Co と C が気化して減少することで，W リッチな方

向に化学成分がシフトしている（Fig. 4-7(b)の矢印で示す）[13, 14]．17Co-0.28Gr., 17Co-0.56Gr

は, 1380℃で液相の Co と固相の WC の二相領域に位置しており, As-built 材に存在する

W3Co3C が熱処理温度において分解することを示唆する．熱処理で Co が融解して生じる液

相は, As-built 材で確認されたクラックや気孔に流れて浸入することで密度が向上する. こ

れは, 第 3 章にて述べた熱処理時のクラックの消失と, クラック内に Co（1380℃の液相に

相当）が存在するという実験的証拠によって裏付けられている. 一方で, 17Co, 17Co-0.14Gr.

は液相と固相の WC および W3Co3C の三相領域に位置している. すなわち，As-built 材に存

在する W3Co3C は熱処理温度においても安定であることを示す． 

Sample 

Area fraction (%) 

WC phase 

(W-enriched 

region) 

W
3
Co

3
C phase 

(W and Co-enriched 

region) 

Co phase 

(Co-enriched region) 

17Co 74.8 11.9 13.3 

17Co-0.14Gr. 75.7 11.4 12.9 

17Co-0.28Gr. 79.1   5.4 15.5 

17Co-0.56Gr. 79.1   0.0 20.9 
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Fig. 4-7 The equilibrium phase diagrams of the C-Co-W ternary system. (a) Overall and (b) 

local isothermal sections at 1380 ℃. Local isothermal sections show the (b) broken triangle 

region indicated in (a). The compositions of the raw powders and as-built samples are 

presented in (b). The broken line in (b) indicates the composition of C/W molar ratio = 1. 
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Fig.4-8 は，W-36.6Co(at%)の垂直断面図である. 17Co の熱処理後の化学組成は, 1380 ℃で

液相+WC+W3Co3C の三相領域に位置しており, W3Co3C, WC および液相が平衡として安定し

て存在していることがわかる. 冷却後にコバルトが濃化した液相が凝固し, Co (fcc)相を形成

することで, W3Co3C, WC, Co の三相組織となることが予測される. これは XRD プロファイ

ルや EDS の元素マッピングの結果と一致している. 冷却後の 17Co では, Fig. 4-5 及び Fig.4-

6 に示すように、WC+Co+W3Co3C の 3 相の微細構造が形成される. また, 17Co-0.56Gr.の As-

built 材の化学組成は 1380 ℃で液相+WC の二相領域にシフトしている. これは実験結果と

も対応する. 

 

Fig. 4-8 Vertical sections at W-36.6Co (at%) in the equilibrium phase diagram for the C-Co-

W ternary system. The compositions of the as-built 17Co, and 17Co-0.56Gr. samples are 

shown in the vertical dashed lines. The horizontal dashed line indicates the heat treatment 

temperature. 

Fig. 4-7(b)より, WC の割合が高いほど, 液相＋WC の二相領域が小さくなることが示され

ている. これは Co リッチな液相が化学量論的組成の WC と平衡しているためである. この

ことは, WC の体積分率が高い（W と C の含有量が多い）複合粉体では, 化学組成の変化に

敏感な相領域（液相+WC および, 液相+WC+W3Co3C）であることを示唆している.  

As-built 材の化学成分は, レーザ照射により Co と C が蒸発することで変化している. こ
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の成分変化から計算して粉末の化学組成を変更することにより, 熱処理後に WC-Co 二相

組織を得ることができることが明らかとなった. 17Co-0.56Gr.粉末は, グラファイト粉末の

添加により炭素量が過剰となったが, As-built 材の C/W モル比は約 1 であり（Fig. 4-7(b)）, 

1380℃の熱処理後に WC-Co 二相組織が得られた. これらの結果から, 粉末の化学組成の最

適化は, 熱処理後の WC-17mass%Co 積層造形体の組織を制御するのに有効であることが明

らかとなった. レーザ照射条件によって化学成分の変化量が異なることが考えられるため, 

LPBF 法で得られる超硬合金積層造形体の微細構造をさらに制御するためには, 粉末の化学

成分とレーザ照射条件の影響を系統的に調べる必要がある.  

4.3.2 As-built 材と熱処理材の超硬積層造形体のビッカース硬度 

Fig. 4-9(a)は, As-built 材と熱処理材のビッカース硬度を示している. As-built 材の平均硬度

は約 1000HV であった. 17Co, 17Co-0.14Gr., 17Co-0.28Gr., 17Co-0.56Gr.は, 熱処理により平均

硬度が若干向上した. 熱処理後の 17Co の硬度は約 1200HV であり, 17Co-0.56Gr.は約 1000HV

であった. ベースとなる 17Co にグラファイトを添加すると, 熱処理後の積層造形体の硬度

は低下した. また, 熱処理後の積層造形体の硬度は，従来の粉末冶金法で製造された超硬合

金の硬度（約 1600HV）よりも低かった[15]. また, 熱処理した積層造形体の硬度のばらつき

は, As-built 材よりも小さかった. これは, As-built 材には WC 分解領域と非 WC 分解領域の

二つの異なる組織形態が含まれており, 硬度のばらつきの原因になっていると考えられる.  

Fig. 4-9(b)は，全ての As-built 積層造形体の WC 分解領域と非 WC 分解領域のビッカース

硬度を示している. WC 分解領域の硬度は非 WC 分解領域よりも低く, その結果，Fig. 4-9(a)

に示すように，ビッカース硬さのばらつきが大きくなっている。熱処理した試料では，組織

が均質化しているため（Fig. 4-4）, ビッカース硬度のばらつきが小さくなっている. 
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Fig. 4-9 (a) Vickers hardness of the as-built and heat-treated samples. (b) Vickers hardness 

measured in the WC decomposition region and WC-Co region in the as-built samples. 
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Fig. 4-10(a)～(c)は，熱処理後の 17Co の WC, Co, W3C3C のビッカース圧痕の光学顕微鏡写

真をそれぞれ示したものである. Fig. 4-9(d)は各相のビッカース硬さを示す. W3Co3C のビッ

カース硬度は WC よりも低いが Co の約 3 倍であることが分かった. 

 

Fig. 4-10 Optical micrographs showing the indentation in (a) WC, (b) W3Co3C, and (c) Co 

phases; and (d) the Vickers hardness of each phase in the heat-treated 17Co sample. 

以下に, 熱処理後の積層造形体におけるビッカース硬度の変化について述べる. 超硬合

金の硬さは, WC の割合が増加するにつれて上昇することが知られている[16]. Fig.4-11(a)は，

熱処理後のビッカース硬さを Table 4-4 に示される WC 面積率をプロットとして示したもの

である. ビッカース硬度と WC 面積率の間には明確な相関関係は見られない. ビッカース硬

度の変化は, WC の面積率だけではなく, WC 粒子径が大きく影響することが知られている

[16]. Fig. 4-4 に示すように, 熱処理後の WC 粒径は原料 WC（直径＝1.5μm）から大きく成

長している. 熱処理後の積層造形体の WC 粒度分布は, 本章で使用した 4 組成の粉末間で

大きな差は見られなかったが, ビッカース硬度は大きく変化している. したがって, 今回の

結果からは, ビッカース硬さに対する WC 粒径の影響を論じることは困難である.  
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Fig. 4-11 Change in Vickers hardness of the heat-treated samples with the area fractions of 

the (a) WC phase and (b) WC + W3Co3C phases listed in Table 4-4. 

ここで, 熱処理した 17Co, 17Co-0.14Gr.には W3Co3C が含まれており（Fig. 4-5, Fig. 4-6, 

Table 4-4）, Co よりも高い硬度を示している. そのため, W3Co3C も硬度の変化に寄与してい

ると考えられる. Fig. 4-11(b)では, ビッカース硬度と WC+W3Co3C の総面積率をプロットし
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た. ビッカース硬度は面積率の増加とともにほぼ直線的に増加した. WC+W3Co3C の総面積

率の増加は, Co の面積率の減少に対応している. このように, ビッカース硬度は Co の面積

率の減少および WC+W3Co3C の面積率の増加に伴って増加していることが明らかとなった. 

ビッカース硬度が低く, Co の面積率が高い WC-Co 二相の微細構造を持つ熱処理後の 

17Co-0.28Gr.と 17Co-0.56Gr.は, W3Co3C が超硬合金の靭性を劣化させるため，17Co および 

17Co-0.14Gr.よりも高い破壊靱性と耐欠損性を有していると予想される[17]. 構成相と靭性

の関係については, 今後の研究で調査する予定である. ここで, 熱処理後の 17Co-0.56Gr.の

ビッカース硬度は, 従来の粉末冶金法で製造された超硬合金よりも低く, WC-17mass%Co の

ビッカース硬度は, 約 1600HV（KMS, Kennametal）と報告されている[18]. これは, WC 粒子

が粗大化していることに起因すると考えられ, 従来製法で作製された均一な WC サイズ分

布で, 平均 WC 粒子径は約 1m と微細である[19]. LPBF を用いた超硬合金の機械的特性を

向上させるためには, 微細構造を均質化するための熱処理だけでなく, WC 粒子の粗大化を

防止する方法を検討する必要がある. 

4.4 まとめ 
本章では, LPBF 法で作製した WC-17mass%Co 超硬合金から WC-Co 二相組織を得るため

の熱処理に着目し, 炭素量が異なる粉末を用いて造形を行い, 1380℃で熱処理を行った. 

SEM, EDS, XRD 分析に基づく組織解析を行い, その組織形成過程を C-Co-W 系計算状態図

に基づき考察した. また, 熱処理や粉末組成によるビッカース硬度への影響についても調

査した. 結論を以下にまとめる. 

(1) WC-25mass%Co の積層造形体同様に, As-built 材の組織には気孔やクラックが多く

確認された. 全ての積層造形体には 2 種類の領域から構成されていた. WC 分解領

域は, W2C と W3Co3C を含み, 多くの球状の気孔が存在する. WC-Co 領域は WC と

Co で形成されている. 

(2) As-built 材で確認される多くの気孔は熱処理によって減少した. 特に, 17Co の気孔

率は 1.0%と最も低かった. WC-17Co にグラファイトを 0.28％以上添加した複合粉

末にて得られた積層造形体は, 1380 ℃で液相+WC の領域に位置し, 冷却後に WC-

Co 二相の微細構造が得られたが, 熱処理による WC 粒子径の成長が確認された. 

(3) As-built 材のビッカース硬度は, 粉末の炭素量によらず変化しなかった. 熱処理に

よって硬度は向上するが, 炭素量の増加に伴い硬度は低下した. 熱処理材のビッ

カース硬度は, 軟質な Co と硬質な WC と W3Co3C の割合に起因することが明ら

かになった.  

(4) 熱処理された積層造形体のビッカース硬度は, 従来の粉末冶金法で製造される超
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硬合金よりも低く, WC 粒子径の粗大化が大きな要因であり, WC の粗大化を防止

する方法を確立する必要がある. 
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第 5 章 WC-17mass%Co 積層造形体の組織と機械的特性に及ぼすレ

ーザ照射条件の影響 

5.1 はじめに 
第 2 章では, WC-25mass%Co は他の金属積層造形プロセスと同様，積層造形体は造形条

件パラメータの影響を大きく受ける結果が得られている．Fig. 2-4 から, レーザの出力と走

査速度は積層造形体の相対密度に影響を与えることが明らかとなっており, 相対密度の低

い積層造形体は LPBF プロセス特有の欠陥が材料内部に多数生成され，機械的性質が大き

く損なわれる.  

第 3 章と 4 章の結果から, 熱処理によって As-built 材の気孔やクラックが減少し, 脆性相

を多く含む WC 分解領域が WC-Co の健全相に変化することが分かり, 機械的特性の向上

が確認された. さらに, 第 4 章では造形粉末の炭素量をあらかじめ添加して増加させること

で, 熱処理後の W3Co3C の脆性相の形成が抑制されることが明らかになっている. しかし, 

ビッカース硬度は従来の粉末冶金法で製造された WC-17mass%Co と比べると劣っている. 

これは WC 粒子径が大きく成長しているためであり, 熱処理材の硬度や抗折力を高めるた

めには, WC 粒子径を小さくすることが重要となる.  

第 2 章や第 4 章より, As-built 材において WC-Co 領域の WC は出発原料の WC 粒子径か

ら大きく粗大化している. その後の熱処理においても, WC 分解領域が WC-Co の健全相へ

移行する過程において WC 粒子は出発原料よりも大きく粗大化した. 従来の粉末冶金法に

おいては, TiC, VC, NbC, Cr3C2 などの炭化物に代表される粒成長抑制剤を添加することが

有効とされている[1-3]. しかし, LPBF 法では粒成長抑制剤が添加された WC-Co でも WC

は大きく粒成長しており, 効果はほとんど確認されない. そのため, 依然, LPBF 法で作製

された造形体の機械的強度は従来材と比べて劣っている. [4,5] 

第 2 章から第 4 章にて得られた結果から, 積層造形体の機械的強度を向上させるために

は, LPBF プロセスとその後の熱処理で WC を粗大化させないことを検討することが必要で

あると考える. 特に, LPBF プロセスでは, 出発原料と同等の WC 粒子径で造形可能なレー

ザ照射条件を探索することが重要となる. また, As-built 材の WC 分解領域は, その後の熱

処理で粗大な WC が形成されることから, As-built 材に WC 分解領域が存在しない, あるい

は少なくすることを検討する必要がある. 

本章では, LPBF 法におけるレーザ照射条件（レーザ出力 P と走査速度 v）と造形性（造

形可否）及び気孔率, WC 分解領域面積率の関係を調査した. As-built と HIP 処理後の積層

造形体の微視組織観察と WC 粒子径と結晶構造の調査を行い, WC 粒子成長が抑制できる条



105 

 

件の探索と積層造形体の機械的特性の向上について検討する. 

5.2 実験方法 

5.2.1 造形用粉末 

造形用粉末は, 第 4 章で用いた「17Co-0.28Gr.」を使用した. 積層造形体の熱処理後の気

孔率が低く, W3Co3C を形成しなかったことから, 抗折力などの機械的強度の向上が期待さ

れる粉末である. 粉末の特性を Table 5-1 に示す.  

 

Table 5-1 Powder data sheet of “17Co-0.28Gr.” provided by FUJIMI INCORPORATED. 

          Particle size Dv 10% [μm] 10.4 

          Particle size Dv 50% [μm] 16.1 

          Particle size Dv 90% [μm] 24.7 

          WC grain size [μm] 1.5 

          Apparent density [g/cm3] 4.9 

          W [mass%] 77.7 

          Co [mass%] 17.2 

          C [mass%] 5.22 

 

5.2.2 LPBF 造形装置・造形条件および熱処理方法 

レーザ粉末積層造形装置は, 第 2 章で述べた造形装置を用いた. 本章におけるレーザ照射

条件を Table 5-2 および Fig. 5-1 に示す. 造形条件は, 第 2 章の WC-25mass%Co の造形性

についての結果（Fig. 2-4）から, 良好な造形性を示した領域を中心にレーザ出力と走査速

度を変化させた. 尚, 他の造形条件や造形環境は第 2 章と同様である. Fig. 5-1 に示してい

る灰色に塗られた箇所は, 第 2 章の WC-25mass%Co で造形物が得られなかった領域であ

る. 

熱処理は, 第 3 章で得られた結果から, 200℃/h の昇温速度にて 1380℃で 12 時間保持し

た後, 15 時間で常温まで降温した. この条件下では, Co の液相焼結現象が起こり, 非平衡状

態となっている As-built の微細構造が均質化し, クラックと気孔が減少するが, 第 4 章の結

果から熱処理後の積層造形体には 1～2%の気孔が存在しているため, 熱間静水圧プレス

（hot isostatic pressing; HIP）処理を実施することで, 積層造形体のさらなる緻密化を試み

た. HIP 処理装置は SYSTEM20J(Kobe Steel, Ltd., Hyogo, Japan). HIP 処理の条件は気孔の



106 

 

消滅に効果があるとされている 100MPa（Ar 雰囲気）の圧力にて, 1350℃の 4 時間保持に

て処理を行った[6]. 

Table 5-2 Laser irradiation condition by ProX200 (3D Systems). 

Laser power [W] 35～300 

         Scan speed [mm/sec] 50～1500 

         Scan pitch [mm] 0.1 

         Layer Thickness [mm] 0.03 

         Laser spot diameter [mm] 0.1 

         Atmosphere Ar 

         Oxygen concentration [ppm] 500 

 

 

Fig. 5-1 Laser irradiation conditions: laser power P and scanning speed v. 

5.2.3 造形物の評価方法 

造形された積層造形体を放電加工機にてベースプレートから切り離して, 導電性ベーク

ライトにマウントした. マウントした試料は, ダイヤモンドスラリーで機械的に研磨した

後,  デジタルマイクロスコープ（VHX-5000, KEYENCE, Itasca, IL, USA）で得られた断面
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画像から, 画像解析ソフトを用いて積層造形体の気孔率と WC 分解領域の面積率を測定し

た. SEM は Phenom ProX（Phenom-World, Eindhoven, Netherlands）を用いて, As-built と

熱処理した試料の微細構造を 10kV にて観察した. 積層造形体の構成相は XRD により解析

した．  

WC 粒子径 dWC は第 1 章で述べた Fullman の式(1)[7] を用いて測定した. f を Co 相の

体積率, λ を Co 相の平均自由行程 から求めることができる. 

λ = (
2

3
){𝑓/(1 − 𝑓)} ∙ �̅�𝑊𝐶 (1) 

この手法は超硬合金の従来研究において, WC 粒子径の計測に使用されている方法であり, 

本章では同様の手法で WC 粒子径を測定した. 

HIP 処理後の積層造形体の機械的特性を把握するため, ロックウェル硬度（HRA）と抗折

力の測定を実施した. 測定は超硬工具協会規格（CIS）に従って実施した [8,9]. 

5.3 実験結果および考察 

5.3.1 WC-17mass%Co のプロセスマップ: 造形性, 気孔率, および WC 分

解領域 

 Fig. 5-2 に各測定条件において、造形可否の結果をプロットする. 造形物が問題無く完了

したプロットを「●」で示す. また, 造形物が溶融不足で崩壊するなどによって, 造形を中

止した条件は「－」で示す. 造形可否は図中の矢印で示している VED が高くなるに伴って

造形性が良い傾向となった. この傾向は第 2 章の WC-25mass%Co の結果と概ね一致する

が, WC-17mass%Co の方が造形可能な領域が少なくなっている. 

次に, 気孔率に対するレーザ出力および走査速度の影響を Fig. 5-3 に示し, WC 分解領域

の面積率についての結果を Fig. 5-4 に示す.  

Fig. 5-3 から, レーザ出力が高く, 走査速度が低い, VED が高くなるに伴って気孔率が低

い積層造形体を得られる傾向が得られた. 一方, Fig. 5-4 よりレーザ出力 36W の時に走査速

度に関係なく WC 分解領域は出現しない条件（青丸プロット）があることが分かった. レー

ザ出力が 36W においては, 走査速度が 200mm/s 以上では積層造形体を得ることは出来な

かったため, 実質的に走査速度は 100 ㎜/s 以下で造形した場合に, WC 分解領域を含まない

積層造形体を得ることができる. しかし, 気孔率は 40%以上のポーラスな積層造形体にな

ってしまう結果となった.  
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Fig. 5-2 Availability of each condition for LPBF molding depending on laser power P and scan 

speed v. 

 

Fig. 5-3 Porosity of each condition for LPBF molding depending on laser power P and scan 

speed v. 
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Fig. 5-4 Area ratio of WC decomposition of each condition for LPBF molding depending on 

laser power P and scan speed v. 

Fig. 5-3 から, 出力が 100W 以上では気孔率 10％以下の結果が得られる条件（赤丸プロッ

ト）が存在する. 一方で, Fig. 5-4 から, WC 分解領域は 20％以下の比較的少ない積層造形体

（水色印）が得られている. Fig. 5-5 に Fig. 5-4 で示されている No.1 から No.6 の条件にて

作製した As-built 材のマイクロスコープ画像を示し, Fig. 5-6 に断面 SEM 像を示す. No.1 で

は, 大きな気孔が確認されるが, WC 分解領域は存在していない. WC 粒子は出発原料の大

きさ（1.5μm）を維持しており, WC 粒成長は確認されなかった. No.2 および No.4 は気孔

率が 0~10%と緻密で, WC 分解領域の面積率が 0~20%と低い積層造形体を得ることができ

た. しかし, SEM 像からは, 粗大化した WC が多く確認され, WC 出発原料の粒子径から大

きくなっている. これは, レーザ走査速度が低いことに伴って, 気孔率が低くなって緻密な

積層造形体が形成されていることが影響していると考えられる. レーザ照射部からの熱移

動によって, レーザ照射下部の WC 分解領域に熱が入ることによって WC-Co 相に変化す

ると予想される. 一方で, No.2 と No.3 および, No4 から No.6 の SEM 像から, レーザの走

査速度が高くなることに伴って, 積層造形体の気孔率と WC 分解領域の面積率は増加した. 

レーザ走査速度が高くなると気孔率が高くなることから, レーザ照射部からの熱移動が気

孔によって妨げられる. よって, 下層に形成された WC 分解領域が加熱されていないため

WC-Co 相に変化し難いと予想される. 
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Fig. 5-5 Optical micrographs showing As-built samples microstructure from No.1 to No.6 in 

Fig. 5-4. 
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Fig. 5-6 Cross-sectional SEM images showing As-built samples microstructure from No.1 to 

No.6 in Fig. 5-4. 
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 以下の 3 条件を選定し, As-built および HIP 後の微視組織観察, 結晶構造解析, 機械的特

性の評価を実施する.  

No.1：レーザ出力 36W, 走査速度 50mm/s, VED = 240 J/mm3 

No.2：レーザ出力 240W, 走査速度 100mm/s, VED = 800 J/mm3 

No.3：レーザ出力 240W, 走査速度 300mm/s, VED = 267 J/mm3 

ここで, No.1 は WC 分解領域が形成されなかったサンプル, No.2 は気孔率が 10%以下かつ, 

WC 分解領域が 20％以下の領域で作製されたサンプル, No.3 は No.1 と同等の VED である

が, WC 分解領域が形成されたサンプルである. 次項にて, それぞれを比較した結果と考察

を述べる. 

5.3.2 WC-17mass%Co 積層造形体の組織構造と WC 粒子径 

 Fig. 5-6 に, As-built と HIP 後の x-z 断面のデジタルマイクロスコープ画像を示し, Table5-

3 に各サンプルの As-built と HIP 処理後の気孔率と HIP 処理による積層造形体の収縮率を

示す. 全ての As-built サンプルには気孔（黒点）が存在しており, 36W, 50mm/s のサンプル

が最も気孔率が高い結果となっている. 240W, 300mm/s と 240W, 100mm/s の気孔率はほ

ぼ同等であった. HIP 後は As-built に比べて気孔が少なくなっており, 特に 36W, 50mm/s

は最も気孔率が低く, 収縮していることがわかる. 

Fig. 5-7 に As-built 材と HIP 処理材の断面 SEM 像を示し, Table 5-4 に WC 粒子径 dWC

の測定値を示す. As-built 材における 240W, 300mm/s と 240W, 100mm/s のサンプルは, 第

4 章で述べた WC-17mass%Co の結果とよく一致しており, WC 分解領域と WC-Co 領域の

2 種類の領域が観察される. 一方で, 36W, 50mm/s のサンプルでは WC 分解領域は確認さ

れなかった.  

HIP 処理材は 36W, 50mm/s のサンプルにおいて, WC の粒成長は発生しておらず, 出発

原料として使用した WC 粒子径（1.5µm）と同等であることが確認された. 一方で, 他の 2

つの試料では WC 粒子は出発原料から大きく成長していることが確認された. 特に, 240W, 

100mm/s のサンプルではレーザの走査速度が遅く, レーザ光で加熱される時間が長いため, 

WC の粗大化が最も進んだと考えられる. また, WC の粗大化の進行に伴って, WC 分解領域

の面積率が減少していると考えられる. 加えて, WC とみられる明るいコントラストの粒子

と, 赤丸で示す暗いコントラストの粒子が確認された. 36W, 50mm/s においては, レーザ照

射で WC が固相のまま, Co だけが液相となって造形が進んだため, 積層造形体の気孔率が

高いと考えられる. しかし, WC が融解しなかったため, WC の粒成長が抑制できたと考え

られる. 
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Fig. 5-6 Optical micrographs showing pores and cracks on the x-z cross-sections of As-built 

and HIP-treated samples. 

 

Table 5-3 The porosity measured by the image analysis of As-built and HIP-treated samples 

and shrinkage factor. 

Laser power [W] 36 240 240 

Scan speed [mm/s] 50 300 100 

Laser energy density [J/mm
3

] 240 267 800 

As-built porosity [%] 46.2 2.5 2.0 

After HIP porosity [%] 0.01 0.06 0.10 

Shrinkage factor 20 2.4 2.1 
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Fig. 5-7 Cross-sectional SEM images showing the microstructure in As-built and HIP-treated 

samples. 

 

Table 5-4 WC size dWC measured by Fullman's formula [7] and the image analysis of as-built 

and HIP-treated samples. 

Laser power [W] 36 240 240 

Scan speed [mm/s] 50 300 100 

Laser energy density [J/mm
3

] 240 267 800 

As-built WC size, dWC [μm] 1.6 4.1 5.3 

HIP-treated WC size dWC [μm%] 1.7 4.5 5.8 

 

Fig. 5-8 に, As-built と熱処理後の XRD プロファイルを示す. As-built 材の 240W, 

300mm/s と 240W, 100mm/s では, 第 4 章と同様に WC [10], W2C [11], W3Co3C [12], Co

（fcc）[13], グラファイト[14]の各相で構成されている. この XRD の相同定の結果から, 

Fig. 5-7 に確認された暗い粒子は W3Co3C であると考えられる. 一方で, 36W, 50mm/s は

WC と Co のみが検出され, W3Co3C などの脆性相は検出されなかった. 

HIP 後の 240W, 100mm/s のサンプルから W3Co3C が形成された理由は, 240 W, 100 

mm/s の条件下では, レーザ走査速度が低いため, レーザ照射による炭素の揮発量が他の 2
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条件より多くなることで, 積層造形体の化学成分が WC+Co+W3Co3C 相で形成される領域

に変化したと考えられる. 

 

Fig. 5-8 XRD profiles of (a) as-built and (b) HIP-treated samples. 

5.3.3 WC-17mass%Co 熱処理材の WC 粒子径と機械的特性 

Fig. 5-9 に各積層造形体のロックウェル硬度（HRA）, 抗折力σm と WC 粒子径 dWC の関

係を示す.  HRA および抗折力は dWC の増加に伴い低下する傾向にある. これは, 従来の粉

末冶金法で作製された超硬合金と同様の傾向を示しており[15-17], 機械的特性を向上させ

るためには, 積層造形体の WC 粒子径を小さくすることが有効である 
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Fig. 5-9 Effect of dWC on σm and HRA of HIP treated samples (WC-17mass%Co). 

以上より, Fig. 5-3 および Fig. 5-4 で示された気孔率と WC 分解領域面積率の結果から選

定した条件で作製した積層造形体の微視組織観察と結晶構造を確認した結果を述べる.  

レーザ出力が 240W, 走査速度が 100mm/s で作製した積層造形体は, 気孔率が 10％以下, 

WC 分解領域も 20％以下となっているが, 高いエネルギー密度のレーザが照射されること

による, WC 粒子径の粗大化と W3Co3C 相の形成が確認された. よって, HRA およびσm が

低い結果となった. 

レーザ出力が 240W, 走査速度が 300mm/s で作製した積層造形体は, 気孔率が 10％以下, 

WC 分解領域面積率が 20～50%の間で作製することができる. この WC 分解領域面積率は, 

熱処理と HIP による組織が平衡状態へ変化する際の WC の晶出とその後の粒成長は避けら

ない. しかし, レーザ照射によるカーボンの揮発は少ないため, 機械的強度を低下させる

W3Co3C の形成は抑制できている. 

レーザ出力 36W, 走査速度 100mm/s 以下の条件下においては, WC は固相のまま Co 相

が液相となることで積層造形体を作製することが可能であり, WC 粒成長も見られなかった. 

しかし, 気孔率が 46％であるため, 熱処理と HIP 処理にて気孔率を十分に低減させること

が機械的強度を高めるために重要となる. HRA とσm は最も高い結果を得ることができ, 従
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来の粉末冶金法で作製された WC-18mass%Co の WC 粒子径 1～3μm である CQ-8 グレー

ド（Buick Motor Div., General Motor, USA）の 87.5HRA, σm = 2.4GPa と同等の機械的

特性を示した[18]. 本章においては, HIP 後の気孔率を 0.01％まで低減することができたが, 

積層造形体の収縮率が約 20%となった. このためニアネットシェイプで 3D CAD の図面通

りに積層造形体の作製が難しい. よって, 第 6 章では, レーザ出力が 240W, 走査速度が

300mm/s の条件で作製した超硬金型の評価結果を述べる. 

As-built の気孔率を低減させて熱処理による収縮率を低くするには, 粉末床を敷いた時の

粉末密度を最大限高めることが有効であると考えられるが, これは今後の検討課題とする. 

5.4 まとめ 
本章では, LPBF 法におけるレーザ照射条件と造形性（造形物の割れ, 崩壊）及び積層造

形体の気孔率, WC 分解領域面積率の関係を調査した. また, As-built と HIP 処理後の積層

造形体の微視組織観察と結晶構造の調査を行い, LPBF における WC 粒子成長が抑制できる

条件の探索と積層造形体の機械的特性の向上について検討した結果を以下にまとめる. 

(1) 気孔率は VED の増加に伴って減少する傾向が見られた. 一方で, WC 分解領域は

レーザ出力が 36W の時のみに走査速度に関係なく出現しない結果となった. WC

分解領域が出現する 36W 以上のレーザ照射条件の範囲では, レーザ走査速度が低

くなることに伴って WC 分解領域が少なくなる結果となった. 

(2) レーザ出力が 240W, 走査速度が 100mm/s の条件下において, 気孔率が 10％と以

下, WC 分解領域も 20％以下の積層造形体が形成可能であるが, 顕著な WC 粒子

径の粗大化と W3Co3C 相の形成が確認され, 硬度（HRA）と抗折力が低い結果と

なった. 

(3) レーザ出力が 240W, 走査速度が 300mm/s の条件下において, 気孔率が 10％以下, 

WC 分解領域面積率が 20～50%の積層造形体を得られた. HIP 後の WC 粒子成長

は確認されたが, W3Co3C の形成は抑制できた. 

(4) レーザ出力 36W, 走査速度 50mm/s の条件下において, WC 分解領域を含まない

積層造形体が作製でき, As-built や HIP 後の顕著な WC 粒成長も見られなかった. 

硬度（HRA）と抗折力は本研究内で最も高い結果を得ることができ, 従来の粉末冶

金法で作製された超硬合金と同等の機械的特性を示した. しかし, As-built の気孔

率が 40％以上であり, 熱処理による収縮率が 20％であるため, 収縮率を下げるこ

とが今後の課題である. 
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第 6 章 積層造形法で作製された超硬金型の社会実装試験 

6.1 3 次元冷却構造を持つ超硬金型の開発 

LPBF 法は, 金型内部にコンフォーマルな冷却水管を埋め込み, 配置し, 画期的な金型の

冷却ができるなど, 産業技術に革新をもたらすことが期待されている. しかしながら, 実用

技術としては発展段階にあり, 試行錯誤的な要素も多い. 科学的アプローチを踏まえた, 造

形技術の確立が必要である. また, 目標とする部材のデザインにおいても, 近年トポロジー

最適化法などの適用により, 大いなる進歩が認められ, 最新の進歩を踏まえたデザイン力

の向上も課題となっている. 

深絞り用の超硬プレス金型は Fig. 6-1 に示すように, 1 台のプレス機内で十数工程の加工

を繰り返して板材から製品を成形している[1]. プレス加工機の一例を Fig. 6-2 に示す[1]. 多

工程トランスファープレス機は自動車センサー部品や 2 次電池金属ケースの加工に利用さ

れている. ここで, トランスファープレス生産において, 超硬金型のインライン計測は大き

な課題となっており, Fig. 6-3 に示す通り, 超硬のプレス金型は加工熱によって高温になるた

め, 金型の熱膨張による製品精度が下がり, 熱による金型の酸化等で金型の寿命が短くな

っている. 従来の粉末冶金法による手法では, 超硬金型内部に冷却水を循環させることは

可能であるが, 温度センサーを埋設することはできず, 金型を冷却しながら使用した際の

温度計測を実施することは難しかった. そこで, Fig. 6-4 に示すストリッパーシンブルを粉末

積層造形法で作製することで冷却水管を埋設することが可能となり, ストリッパーシンブ

ルを冷却することで, 超硬パンチの冷却能力不足を補うことや, 超硬パンチの温度計測を

しつつ超硬パンチを冷却することが可能となる.  

本章では, LPBF 法によって作製した WC-17mass%Co の超硬金型の機械的強度測定と, ト

ランスファープレス機を用いた実装試験を実施した結果を述べる. 

 

Fig. 6-1 Processing of metal sheet materials with press dies [1]. 
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Fig. 6-2 Multi-process transfer mold machine (Asahi-Seiki Manufacturing Co., Ltd.) [1]. 
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Fig. 6-3 Thermography of cemented carbide punch die and stripper thimbles. 

 

Fig. 6-4 Illustration of stripper thimble with cooling function. 

6.2 プレス用超硬金型に必要な機械的特性 

現在, 超硬パンチ金型としては主に JIS B 4054[2]にて規定される VM-30 グレードが使用

されている. 同部材は, 硬度 91HRA 以上, 抗折力 2.5GPa 以上の物性値を有しており, トラ

ンスファープレスによる加工に対しては数百万ショットが寿命である. 超硬積層造形体の

適用を実現するには, VM30 グレードと同等の機械的特性がベンチマークとなるが, 金属の

プレス加工に対して超硬部材に必要な機械的特性は明確化されていなく, 経験的な知見か
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ら超硬部材のグレードを選定していることが実情である. 

Fig. 6-5 に深絞り用プレス金型に求められる基本的な機械的特性を示す. 深絞りプレスに

加工は, Fig. 6-1 に示すように金属板に金型を繰り返し押し込むことで, 目的とする製品形状

を作り上げる工程である. 本章にて述べる実装試験で金型にかかる押し込み荷重は 1.6 トン

となるため, 金属板との接触による金型の摩耗と, 金属板への金型押し込み時にかかる圧

縮応力と, 金型を引き抜く際の引張応力で破壊されないための靭性が必要となる. 数百万

ショットの加工に耐えるために, 耐摩耗特性は硬度[3], 靭性は抗折力[4]が主に必要な機械

的特性として評価される[5]. 

 

Fig. 6-5 Basic mechanical properties required for press dies for deep drawing. 

 

6.3 LPBF 法で作製するプレス用超硬金型の製造工程と機械的特性 

 実装試験用に作製したプレス用超硬金型の製造工程を Fig. 6-6 に示す. 造形用粉末は, 第

4 章の結果からη相などの脆性相が形成されない化学組成である「17Co-0.28Gr. （品名：

DAM-W29, FUJIMI INCORPORATED）」を使用した. LPBF 造形装置は, これまでと同様に

ProX 200（3D Systems, Rock Hill, SC, USA）を用いた. 造形条件は第 5 章の結果から, レーザ

出力 240W, 走査速度 300mm/s の条件を選定した. 他の造形条件は第 5 章と同様である

（Table 6-1）.造形に要した時間は 8 時間であった. 熱処理は真空脱脂焼結(SHIMADU, Kyoto, 
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Japan)を用いて, 加熱および冷却の過程で Ar ガスを流し，最高到達温度まで昇温速度は

200℃ / hr にて統一し, 炉内の圧力は 10 Pa に制御した. 焼結温度は 1500℃にて 12 時間保持

し, 焼結完了後は炉内にて常温まで冷却した. HIP 処理は, 真空脱脂焼結(SHIMADU, Kyoto, 

Japan)を用いて, 加熱および冷却の過程で Ar ガスを流し，最高到達温度まで昇温速度は

200℃ / hr , 炉内圧力は 100MPa, 焼結温度は 1350℃にて 4 時間保持し, 焼結完了後は炉内に

て常温まで冷却した. なお, 造形後の熱処理と HIP 処理における焼結条件は従来の粉末冶金

法にて同程度のサイズの金型を作製する際の条件を参考にした[6]. HIP 後の超硬金型はダイ

ヤモンドホイールにて鏡面になるまで研磨加工を行った. 

 

Fig. 6-6 Manufacturing process of cemented carbide molds with LPBF method. 
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Table 6-1 Laser irradiation condition for the manufacture of cemented carbide moulds using 

ProX200 (3D Systems). 

Laser power [W] 240 

Scan speed [mm/sec] 300 

Scan pitch [mm] 0.1 

Layer Thickness [mm] 0.03 

Laser spot diameter [mm] 0.1 

Atmosphere Ar 

Oxygen concentration [ppm] 500 

 

 Fig. 6-7 に LPBF 法にて作製した金型の図面と研削加工前後の金型の外観写真を示す. 金

型は高さ 93 ㎜, φ18 にて設計された丸棒に近い比較的単純な形状である. HIP 処理後の研

削前の金型外観は図面通りのサイズとなっているが, WC-Co 特有の灰色の表面となってい

る. 研削後は金属光沢が発現しており, クラックや気孔などの欠陥は確認されなかった. 

 

Fig. 6-7 Appearance and drawing of the mold fabricated by the LPBF method. 
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Fig. 6-8 に LPBF 法にて作製した金型の研磨加工後の表面の拡大写真と, 金型断面のマイ

クロスコープ画像を示す. (a)は金型先端部, (b)は中央部, (c)はつば部分の外観写真である. 拡

大した写真からもクラックや気孔などの表面欠陥は確認されなかった. 特に, (a)の金型先端

部は金属板と初めに接触する負荷の高い箇所になるが, エッジ部分にはひび割れや欠けな

どは確認されず, 良好な表面形状であった. (d)の金型断面マイクロスコープ画像からもクラ

ックや気孔は確認されず, 緻密な断面組織構造であることが確認された. 

 

Fig. 6-8 (a, b, c) Optical microscopy appearance images of the mold surface fabricated by the 

LPBF method, and (d) cross sectional image. 

Table 6-2 に LPBF 法で作製した WC-17mass%Co の積層造形体の HIP 処理後（Fig. 6-7）の

各機械的特性の測定結果を示す. 参考として, 現行のプレス用超硬金型の部材として用い

られる VM-30 グレードの超硬部材の測定結果も併せて示す. 全ての機械的特性の項目にお

いて, LPBF 法で作製した超硬積層造形体は VM-30 グレードの超硬部材より低い値を示した. 
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Table 6-2 Mechanical properties of WC-17mass%Co by the LPBF method with HIP 

treated. 

Evaluation items 
WC-17mass%Co 

LPBF mold (after HIP) 
VM-30 [6] 

Hardness, HRA 87.4 91.0 

Transverse-rupture strength [GPa] 1.2 2.5 

Compressive strength [GPa] 3.3 5.6 

Tensile strength [GPa] 0.9 1.6 

Fracture toughness [MPa・m
1/2

] 4.9 6.7 

Young's modulus [GPa] 524 620 

 

Fig. 6-9 に LPBF 法で作製した WC-17mass%Co の積層造形体の HIP 処理後と VM-30 グレ

ードの超硬部材のデジタルマイクロスコープ画像と断面 SEM 像を示す. LPBF WC-17%Co 

HIP 処理後のデジタルマイクロスコープ画像から微細な気孔が確認された. 一方で VM-30

超硬部材からも気孔は確認されたが, 気孔率では約 50 倍 LPBF の方が高い結果となった. 

また, 断面 SEM 像からは, HIP 後の積層造形体における WC 粒子径は 7.0μm である. 出発

原料の WC 平均粒子は 1.5μm であるため, 第 4 章で述べたレーザ照射と熱処理による WC

の粗大化が生じ, 粒子径が増加したと考えられる. 一方で, VM-30 グレードの WC 粒子径は

1.8µm であり, LPBF で作製した HIP 処理後の積層造形体の WC 粒子径は約 4 倍の大きさと

なっている. 機械的特性が低下する要因としては, 過去の研究にて数多く報告されており, 

主に, WC 粒子径の成長, 気孔, η相（脆性相）, 組成（Co 量）となっている[7]. よって, LPBF-

HIP 処理後の積層造形体の機械的特性の向上には, WC 粒子成長の抑制と気孔率の低減が課

題となる. 
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Fig. 6-9 Optical micrographs and SEM images of the x-z cross-sections for LPBF WC-17%Co 

with HIP treated and VM-30 grade sintered bulk. 

6.4 LPBF 法によって作製された超硬金型の実装試験結果 

 LPBF 法によって作製された超硬金型の機械的特性は VM-30 と比較して低い結果となっ

たが, 金型の表面性状は良好であること, 金型の表面と断面に顕著な欠陥（クラック, 気孔）

は存在していないことから, トランスファープレス機による実装試験を実行した. Fig.6-10

に示す位置に LPBF で作製した超硬金型を設置し, 寸動運転にて 200 ショットの成形試験を

実施した. 問題無く金属板材の加工成形ができることを確認し, 金型の損傷も見られなか

った. 
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Fig. 6-10 Mounting test of cemented carbide molds fabricated by the LPBF method. 

次に, Fig.6-11 に示す断面形状を持つ超硬金型を Fig. 6-6 と同様の製造工程で作製した. 金

型内部には圧力と温度をモニタリングするためのセンサーを埋設できるように金型内部に

空間を創設した. プレス加工時の金型にかかる圧力や温度変化をモニターしながら 1 万シ

ョットの成形試験を実施し, 問題無く金属板材の加工成形ができることを確認し, 金型の

損傷も見られなかった. Fig. 6-12 (a)は 1 ショットにおける金型の荷重曲線であり, Fig. 6-12 

(b)は, 1 万ショット連続運転時の超硬金型先端部分の温度曲線である. 圧力も温度も計測が

可能な結果を得ることができた. また, 製造された製品品質に関しては, 従来の金型で作製

した製品と同等の品質であることが確認された. その後, 12 万ショットまで連続運転を実施

したが, 金型の摩耗や損傷は発生していないため, 100 万ショットまで試験を継続する計画

となっている.  

LPBF 法で作製した深絞りプレス用の超硬金型において, 正常なプレス加工が実施でき, 

加工中の金型の圧力と温度が計測できたことは世界でも報告例をほとんど見ない, 画期的

な実績となった. 
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Fig. 6-11 LPBF cemented carbide mold with pressure sensor and temperature sensor. 
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Fig. 6-12 Pressure and temperature measurement results on mold fabricated by the LPBF 

method. 
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6.5 今後の課題 

 Fig.6-13 に過去の粉末冶金法における超硬合金に関する研究論文等で報告されているロ

ックウェル硬度（HRA）と抗折力の数値データをプロットした. 赤丸は本章にて実装試験を

実施した金型の測定結果である. 青丸は第 5 章にて述べた, レーザ出力を低くして WC 粒子

の成長を抑制した積層造形体の HRA と抗折力の測定結果であり 黄色は目標としている

VM-30 グレードのプロットである.  

実装試験を実施した金型の硬度と抗折力は, 従来の超硬部材と比較すると抗折力が低いこ

とが分かる. 第 5 章にて実施したレーザ照射によって WC 分解領域を形成せず, 非 WC 分解

領域においても WC の粒子成長がほとんど見られなかった積層造形体（レーザ出力 36W, 走

査速度 100mm/s）の HIP 後の硬度と抗折力は, 従来の粉末冶金法における超硬合金と同等の

値を示すことが分かった. 

 

Fig. 6-13 Relation between hardness (HRA) and transverse-rupture strength compared with 

conventional WC-Co bulk [8-12], (a) VM-30 grade of WC-Co bulk, LPBF WC-17%Co 

sample with HIP treated, (b) p = 240W, v = 300mm/s, molds used in the actual test and (c) 

p = 36W, v = 50mm/s, and cross sectional SEM images. 
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Fig. 6-14 と Table 6-3 に示すように, レーザ出力 36W, 走査速度 100mm/s で作製した積層

造形体 As-built の気孔率は 40％となっていて, 熱処理による体積収縮率が約 20%となる. ニ

アネットシェイプで 3D 構造物が作製でき, 内部空間を図面通りに再現するためには, 熱処

理による収縮率を低くする必要がある. 従来の粉末冶金法においても, 超硬合金は液相焼

結による体積収縮率は一般的には約 50%にも及ぶとされていて, 焼結前の圧粉体と焼結体 

との線収縮率は 1%以下が望ましいとされている[13]. 

 

Fig. 6-14 Cross sectional microscopy images of WC-17mass%Co sample with laser power 

= 36W, scan speed = 100mm/s (a) as-built, (b) HIP treated. 

 

Table 6-3 The porosity and shrinkage factor of WC-17mass%Co sample with as-built and 

HIP treated. 

 

 よって, WC 分解領域の形成と WC 粒子成長を併せて抑制できる低レーザ出力領域での造

形において, 熱処理による収縮を小さくすること, 熱処理後の気孔率を従来の超硬合金と

同等以下（0.01％以下）にすることが, 産業適用を加速するための課題となる. 
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6.6 まとめ 

粉末床溶融積層造形（LPBF 法）法と超硬合金粉末を用いた深絞りプレス成型金型の実証

実験を実施した結果を以下にまとめる. 

(1) LPBF 法によって作製した WC-17mass%Co の超硬金型の機械的強度は, 従来の粉

末冶金法にて製造された VM-30 グレードと比べて低い結果となった. 気孔率が高

いことと WC 粒子径が大きいことが要因である. 

(2) トランスファープレス機での実機評価において, 12 万ショットの成型加工を問題

無く実施できた. 試験後の超硬金型には目立った摩耗や損傷は確認されず, 加工

された製品の品質も従来の超硬金型と同等であった. 

(3) 機械的強度の向上には, 気孔率の低減と WC 粒子成長の抑制が必要となる. レーザ

出力を下げることにより, WC 粒子成長は抑制されるが, As-built の気孔率が高いこ

とが, 熱処理時の収縮率に影響を与えているため, 産業適用への加速に向けて解

決すべき課題となっている. 
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第 7 章 結論 

本研究では, 低欠陥の超硬合金積層造形体の微細構造を実現し, プレス用金型として使

用するのに十分な機械的特性を実現するために, 超硬合金材料の LPBF 法における様々な課

題を解決する方法について検討を行った. はじめに, 超硬積層造形体の微視組織形成過程

の解明に取り組み, LPBF 法による超硬合金の挙動を明らかにした. 次に, 超硬積層造形体の

組織の均質化, クラックや気孔を低減するため, 熱処理の温度や保持時間による微細構造

への影響を明らかにした. また, レーザ照射が引き起こす超硬合金の化学組成および結晶

構造変化による脆性相の形成を抑制するため, 粉末の炭素量が積層造形体の構造に与える

影響を調査した. 好ましい積層造形体を得るための推奨レーザ照射条件の探索と, 機械的

特性の評価を実施し, LPBF 法によって作製された超硬深絞り用金型の社会実装試験を行い, 

機能性評価を実施した. 

第 2 章では, LPBF 法における超硬積層造形体のポアや脆性相発生のメカニズムを明らか

にするため, 微視組織の特徴とその形成過程を述べた. WC-25mass%Co における, レーザ照

射条件と造形物の相対密度は VED との関係性が強く,  65～200 J/mm3 の範囲で良好な造形

性を示した. 超硬積層造形体には W2C, W3Co3C の脆性相と気孔が多く含まれる領域（WC 分

解領域）と, WC 粒子と Co 相を主とする領域（非 WC 分解領域）が存在する. そのメカニズ

ムは, レーザが粉末に照射される局所領域の WC および Co は液相となり, WC が熱分解さ

れることで WC 分解領域は形成される. また, レーザが直接照射される WC 分解領域からの

熱移動によって, 粉末のコバルトが溶融によって焼結が進み, 非 WC 分解領域が形成される

ことが明らかとなった. 

第 3 章では, LPBF 法で作製した WC-25mass%Co 超硬合金から WC-Co 二相組織を得る

ための熱処理に着目し, 熱処理温度と保持時間による積層造形体の微視組織および結晶相

の変化がもたらす機械的特性への影響を述べた. As-built で確認される WC 分解領域は, 

950℃から構成される結晶相の変化が始まり, 1100℃で微細な WC 粒子と Co 相となる. その

後, 1320℃の共晶温度以上にてクラックや気孔が減少することが明らかになった. 特に, 

1380℃の 4hr 以上の保持で, 微視組織はクラックや気孔を埋めた Co 相のみで形成されてい

る領域も消失し, 微視組織はさらに均質化された. また, 1100℃以降は熱処理温度の上昇に

伴って WC 粒子径の成長が確認された. 熱処理による積層造形体において, WC 分解領域の

微小視野における機械的特性は, 950～1100℃の範囲では WC 分解領域の減少と共にビッカ

ース硬度は下がり, ヤング率は向上した. 1320℃の共晶温度以上においては, 気孔率の減少

と共に硬度とヤング率は上昇した. 1380℃の 4hr 以上の保持で, 積層造形体の硬度のバラツ

キは最小なり, 従来の粉末冶金法で製造される VC-50 超硬合金と同等の機械的特性を示し

た. 

第 4 章では, WC-17mass%Co の炭素量が異なる粉末を用いて作製された積層造形体の微細
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構造の形成について C-Co-W 系計算状態図によって結晶学的に検討し, 粉末の炭素量や熱

処理によるビッカース硬度への影響について述べた. 粉末炭素量の違いによらず As-built の

組織には気孔やクラック, WC 分解領域が多く確認された. 熱処理によっ気孔率は減少する

が, 炭素量の増加に伴い気孔率は高くなる傾向を示した. WC-17mass%Co にグラファイトを

0.28％以上添加して複合した粉末で作製された積層造形体は, 1380 ℃で液体 + WC 相の領域

に位置し, 熱処理後に WC-Co 二相の微細構造が得られることが明らかになった. ビッカー

ス硬度は熱処理によって向上するが, 炭素量の増加に伴い硬度は低下した. これは軟質な 

Co 相, 硬質な WC 相と W3Co3C 相の割合に起因するためである. 熱処理された積層造形体

の硬度は, 従来の粉末冶金法で製造された超硬合金よりも低い結果となった. WC 粒子径の

粗大化が大きな要因であり, WC の粗大化を防止することが重要な課題であることが明らか

となった. 

第 5 章では, LPBF 法におけるレーザ照射条件と造形性と気孔率, WC 分解領域面積率につ

いての関係についてまとめた. As-built と HIP 処理後の積層造形体の微視組織観察と結晶構

造の調査を行い, WC 粒子成長が抑制できる条件の探索と積層造形体の機械的特性の向上に

ついて述べた. 気孔率は VED の増加に伴って減少する傾向が見られた一方で, WC 分解領域

はレーザ出力が 36W の時のみに走査速度に関係なく出現しない結果が得られ, レーザ出力

依存が強いことを示した. レーザ出力が 240W, 走査速度が 100mm/s の条件下において, 気

孔率が 10％と以下, WC 分解領域も 20％以下の積層造形体が形成可能であるが, 顕著な WC

粒子径の粗大化と W3Co3C 相の形成が確認され, 硬度（HRA）と抗折力が低い結果となった. 

レーザ出力が 240W, 走査速度が 300mm/s の条件下において, 気孔率が 10％以下, WC 分解

領域面積率が 20～50%の積層造形体を得られた. HIP 後の WC 粒子成長は確認されたが, 

W3Co3C の形成は抑制できた. レーザ出力 36W, 走査速度 100mm/s 以下の条件下において, 

WC 分解領域を含まない積層造形体が作製でき, As-built や HIP 後の顕著な WC 粒成長も見

られなかった.硬度（HRA）と抗折力は従来の粉末冶金法で作製された超硬合金と同等の機

械的特性を示した. 

第 6 章では, 産業界で活用できる金型ほか高機能部材の造形技術の構築を目指し, 金型冷

却と金型の機械的強度を両立させるコンフォーマル冷却金型を LPBF 法によって作製した

WC-17mass%Co の超硬深絞りプレス金型の機械的強度測定と, トランスファープレス機を

用いた社会実装試験を実施した結果を述べた. LPBF 法によって作製した WC-17mass%Co の

超硬金型の機械的強度は, 従来の粉末冶金法にて製造された VM-30 グレードと比べて低い

結果となった. これは, 気孔率が高いことと WC 粒子径が大きいことが要因である. しかし, 

トランスファープレス機での実機評価において, 12 万ショットの成型加工を問題無く実施

できた. 試験後の超硬金型には目立った摩耗や損傷は確認されず, 加工された製品の品質

も従来の超硬金型と同等であった. 機械的強度の向上には, 気孔率の低減と WC 粒子成長の

抑制が必要となる. レーザ出力を下げることにより, WC 粒子成長は抑制されるが, As-built
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の気孔率が高いことが, 熱処理時の収縮率に影響を与えているため, 産業適用への加速に

向けて解決すべき課題となっている. 

本研究では, LPBF 法における超硬合金の積層造形体の微視組織制御と機械的特性向上を

図るため, 種々の実験を行ってきた. 項目（各章）と本研究の目的と具体的に達成したこと

を Table 7-1 にまとめた.  

Table 7-1 Summary of goals and objectives for this study. 

 

項目 目的 達成したこと

第1章

超硬合金の特性と用途, レーザ積層造形の

現状と課題をまとめ, LPBF法による超硬合金

の積層造形に関する課題の抽出する.

LPBF法による超硬合金の積層造形に関する課題を把握した.

第2章

LPBF法における

超硬積層造形現

象の理解

WC-25mass%Coの積層造形体に確認さ

れる欠陥（気孔やクラック）と不均質な微視

組織の形成過程を考察し, 欠陥を含まない

均質な組織を得るための指針を得る.

超硬積層造形体は, 超硬粉末床にレーザが直接照射による溶融と急冷

凝固によって非平衡なW2C, W3Co3Cと気孔内壁に炭素が多く含まれる

領域（WC分解領域）が形成される, さらに, WC分解領域からの熱移

動によって粉末が焼結されるWC粒子とCo相を主とする領域（WC-Co領

域）によって形成され, WC粒子の粗大化も確認された. これにより, レー

ザ照射条件の影響が明らかになり, 後処理（熱処理）による不均質な

組織形態の改善が期待できることが分かった.

第3章

熱処理による組

織制御

WC-25mass%CoのAs-built材を熱処理

することで, 不均質な組織と気孔などの欠陥

減少を試みる. 熱処理温度と保持時間を変

化させて微視組織観察と結晶構造を調べる.

また, 微視組織および結晶相の変化がもたら

すビッカース硬度およびヤング率への影響を明

らかにする.

WC分解領域は, 1100℃で消失して微細なWCとCoマトリックスで構成さ

れる組織となった. 1380℃の4hr以上の保持で微視組織はクラックや気

孔も大きく減少し, 微視組織はさらに均質化された. また, WC分解領域

から形成されるWCの熱処理による粒成長が確認された.

熱処理による積層造形体の機械的特性は, 950～1100℃の範囲では

WC分解領域の減少と共にビッカース硬度は下がり, ヤング率は向上する.

1320℃の共晶温度以上においては, 気孔率の減少と共に硬度とヤング

率は上昇した. 1380℃の4hr以上の保持で, 従来の粉末冶金法で製造

されるVC-50超硬合金と同等の機械的特性を示したが, 金型に用いられ

るVM-30には及んでいないことが明らかとなった.

第4章

粉末組成及び組

織制御

硬度などの機械的特性向上を目的にCo含有

量を17mass%に下げ, 粉末の炭素量を変

化させたときの組織と結晶相の変化および,

ビッカース硬度への影響を明らかにする.

As-built材で確認される多くの気孔は, 熱処理によって減少した. WC-

17Coにグラファイトを0.28％以上添加した複合粉末にて得られた積層造

形体は, 1380 ℃で液相 + WCの領域に位置し, 冷却後にWC-Co 二

相の微細構造が得られたが, 熱処理による WC粒子径の成長が確認さ

れた.

As-built材のビッカース硬度は, 粉末の炭素量によらず変化しなかった. 熱

処理によって硬度は向上するが, 炭素量の増加に伴い硬度は低下する.

熱処理材のビッカース硬度は, 軟質な Co, 硬質な WCとW3Co3Cの割

合に起因することが明らかになった.

熱処理された積層造形体のビッカース硬度は, 従来の粉末冶金法で製造

される超硬合金よりも低く, これはWC粒子径の粗大化が大きな要因であ

り, WCの粗大化を防止することが課題である.

第5章

レーザ条件最適

化と基本的な材

料特性の評価

WCの粗大化を可能な限り防ぐためにレーザ照

射条件とWCの粗大化の傾向を詳細に調査

する. 得られた積層造形体のロックウェル硬度

（HRA）と抗折力を測定し, 従来研究との

比較を行う.

レーザ出力36W, 走査速度 100mm/s以下の条件下において, WC分

解領域を含まない積層造形体が作製でき, As-builtやHIP後の顕著な

WC粒成長も見られなかった. 硬度（HRA）と抗折力は本研究内で最も

高い結果を得ることができ, 従来の粉末冶金法で作製された超硬合金と

同等の機械的特性を示した. しかし, As-builtの気孔率が40％以上であ

り, 熱処理による収縮率が20％であるため, 収縮率を下げることが今後の

課題である.

第6章

社会実装評価

LPBF法によって作製したWC-17mass%Co

の超硬金型の機械的強度測定と, トランス

ファープレス機を用いた実装試験を実施

LPBF法によって作製したWC-17mass%Coの超硬金型の機械的強度

は, 従来の粉末冶金法にて製造されたVM-30グレードと比べて低い結果

となったが, トランスファープレス機での実機評価において, 12万ショットの成

型加工を問題無く実施できた. 試験後の超硬金型には目立った摩耗や損

傷は確認されず, 加工された製品の品質も従来の超硬金型と同等であり,

使用可能であることが実証された.

機械的強度の向上には, 気孔率の低減とWC粒子成長の抑制と熱処理

による収縮率の低減が今後の課題となる.
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最後に, 本研究の成果を以下にまとめる. 

１．超硬合金粉末を用いたレーザ積層造形 

一般的に, 超硬合金粉末の LPBF 法による積層造形は, 造形性や積層造形体の欠陥によ

って実用化は困難な技術であったが, レーザ積層造形向けの超硬合金粉末として最適

な組成, 粉末特性に調整をし, 造形条件や造形後の熱処理方法を見出すことで, 実用可

能な積層造形による超硬金型を作製することができた. 

２．今後の展開 

LPBF 法にて作製された超硬合金の金型は, トランスファープレス機を用いた実製造ラ

インでの社会実証試験において破損等は見られず, 通常通り使用可能であることが確

認された. 加工された製品の品質にも問題無く, 通常品として合格を得ることができ

た.  

これは, 世界でも報告例が非常に少ない画期的な成果である.これにより, 超硬合金の

金型内部に機能的な空間を構築することが可能となるため, 内部冷却管の設置による

金型の効率的冷却や, インラインでの金型の圧力・温度計測による生産効率や製品精度

の向上が期待できる. また, 超硬合金が多く適用されているドリルやエンドミルなど

の工具, 耐摩耗性が求められる治具においてもこの技術の展開が期待される. 
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