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To clarify the effect of pores on high temperature compressive behavior due to kink deformation, textured Ti3SiC2 pressureless sintered
bodies were fabricated and examined by high temperature compression tests with different porosities.

The textured Ti3SiC2 pressureless sintered bodies were prepared by slip casting in a strong magnetic field and spark plasma sintering at
1400℃ for 1 h. Samples were cut into rectangular shape with 45° between the casting direction and the compression axis, and compression tests
were conducted at 1200℃ at a strain rate of 3 × 10–4 s–1. Porosity was evaluated by Archimedes method and binarization. Crystal orientation
analysis using EBSD method was performed to observe the microstructure evolution before and after the compression test.

The sintered bodies had a strongly textured microstructure with homogeneous dispersed pores. The results of high temperature
compression tests showed that the 0.2％ proof stress depended on the porosity before compression tests. On the other hand, the work hardening
coefficient was larger for pressureless sintered sample with high porosity, which attributed to the densification associated with the compression.
Microstructural observations indicated that fine kink bands formed in the middle stage of the compression and then disappeared, suggesting that
this is important for clarifying kink–band strengthening in the MAX phase. ［doi:10.2320/jinstmet.J202406］
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1.　緒　　　言

MAX 相は Mn+1AXn（M：遷移金属元素，A：A グループ元

素，X：炭素もしくは窒素，n = 1, 2, 3）の一般式を持つ 3 元

系化合物の総称で，金属的性質（優れた熱・電気伝導性，快

削性など）とセラミックス的性質（低密度，高剛性，耐酸化性

など）を併せ持つユニークな物質である [1–3]．その中でも，

よく研究がなされる Ti3SiC2 は，六方晶系の結晶構造を有し

ており，格子定数は a = 0.3067 nm，c = 1.767 nm である [1]．

高い c/a に加えて c 軸方向に Ti–C 層と Si 層が積層した層状

構造を有することから，強い異方特性[4–6]を示し，底面すべ

りが主要な塑性変形機構になる．

一方，異方性を持ち，すべり系が限定される層状物質にお

ける変形機構の 1つにキンク変形が知られている．キンク変

形は Cd [7]や Zn [8]などの金属の他，グラファイト[9]，雲母

[10]，高分子 [11]など多岐にわたる材料で確認されており，

MAX 相[12–16]においても生じる．Barsoum と El–Raghy は，

Ti3SiC2 多結晶体に対して室温および 1300℃で圧縮試験を行

い，圧縮軸が底面に平行な結晶粒において，キンク変形が生

じることを確認した[13]．また，Shirakami らは Ti3SiC2 配向

多結晶体に対して高温圧縮試験を行い，圧縮軸と c 軸のなす

角度が 0°，45° である場合に比べて，90° である場合に顕著

にキンク変形が生じることを明らかにした [6]．さらに，

Matsui らは高温圧縮クリープ試験後の Ti3SiC2 多結晶体の組

織を評価したところ，圧縮軸と結晶の底面の方位差が一定内

にある結晶粒においてキンク変形が生じる頻度が高くなるこ

とを報告している[14, 15]．一方，Higashiらは室温マイクロ

ピラー圧縮試験を実施することで，Ti3SiC2 単結晶において

も圧縮方向が c 軸に垂直（[ �12�10]や[ �1100]）な場合にのみキン

ク変形が生じることを報告した[16]．
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むキンク境界で構成される．この変形帯が転位運動の障害物

になることから，近年，新たな強化機構としてキンク帯強化

が提唱され，盛んに研究がなされている．キンク帯強化は，

長周期積層（long period stacking ordered, LPSO）構造相を持つ

Mg 合金で初めて見いだされた．Mg–Zn–Y 系合金において，

Kawamura らは熱間押出し加工によりキンク変形帯を導入し

た試料の引張試験を行い，キンク帯強化により機械的強度

（0.2％耐力など）が向上することを報告している[17, 18]．ま

た，同種の合金系において，Somekawa らは 20° 以上の角度

を持つキンク境界が特に転位運動の障害物になると結論付け

ている[19]．その他，Al–Cu 系共晶合金においてもキンク変

形ならびに室温でのキンク帯強化が報告されている[20]．

上記のように LPSO 型 Mg 合金や Al–Cu 系共晶合金ではキ

ンク帯強化が見いだされる一方，MAX 相におけるキンク帯

強化の研究は未だ乏しい．その要因として，MAX 相のキン

ク変形には層間剝離の発生を伴うため，焼結時の残留気孔と

同様に，その力学特性に対して強く影響を及ぼすことが挙げ

られる．Hashimoto らは Ti3SiC2 配向緻密体と配向ポーラス

体に対して高温圧縮試験を行い，キンク変形に及ぼす結晶粒

の拘束条件の影響を調査した[21, 22]．その結果，形成する

キンク境界の平均角度は配向ポーラス体の方が大きく，周り

からの拘束力が弱いほどキンク変形による格子回転が促進さ

れることを明らかにした．このように Ti3SiC2 におけるキン

ク帯強化の理解には，強化を担うキンク変形や力学特性と気

孔の関係を調査する必要がある．ここで Hashimotoらが作製

した配向ポーラス体はその中央部と下部で 10 vol％程度の気

孔率の差異があり，上記の検証のためには気孔が均一に分散

した試料が必要である．

また，上述したようにキンク変形には結晶方位と圧縮軸の

方位関係が重要である．そこでキンク変形挙動の観察の単純

化を図るため，先行研究[6, 21, 22]に従い，結晶粒の向きを

揃える，つまり配向させた多結晶体を用いた．セラミックス

の配向技術はテープキャステング[23]やホットプレス[24]が

一般的である．しかし，これらの技術は成形体の形状に制限

があり，配向方向の制御が困難である．その他の配向技術と

しては強磁場中でスリップキャストを行う磁場配向技術（slip

casting in a strong magnetic field, SCMF）が挙げられる[25, 26]．

鋳込み成形法の一種であるスリップキャストは，原料粉末を

溶媒に分散させたスラリー状の懸濁液を作製した後，多孔質

モールドに流し込むことで溶媒のみを取り除き，成形体を得

る粉末プロセスである．Ti3SiC2では，12 Tの回転強磁場中

でのスリップキャストによる配向体の作製報告がされており

[4–6, 21, 22, 27–29]，本研究ではこの手法を用いた．

以上のことを踏まえ，本研究では磁場中スリップキャスト

と無加圧焼結を組み合わせ，（1）一様に気孔が分散する

Ti3SiC2 配向焼結体の作製法の確立とその組織評価，および

気孔率の異なる配向焼結体に対して高温圧縮試験を行い，

（2）キンク変形に起因する高温圧縮挙動と気孔や組織の相関

関係の評価，の 2 点を目的に実施した．

2.　実　験　方　法

2.1　スラリーの調整

市販の Ti3SiC2 粉末（MAXTHAL(312), KANTHAL, 粒子径

1–10 µm）を原料粉末として，溶媒のエタノールに対して粉末

の濃度が 30 vol％となるようにスラリーを調整した．スラ

リーには，粉末の凝集を防ぐための分散剤としてポリエチレ

ンイミン（poly–ethylene imine, PEI, 富士フイルム和光純薬㈱）

を原料粉末に対して 1.5mass％となるように添加した．得ら

れたスラリーを室温においてスターラーで攪拌しながら超音

波ホモジナイザー（GSD–600AT, ㈱ソニックテクノロジー）を

用いて凝集粉末の再分散処理を行うことで粒子を均一分散さ

せた後，10minの真空中脱泡処理を行った．

2.2　配向焼結体の作製

乾燥させた多孔質アルミナモールドにメンブレンフィル

ター（気孔径 0.2 µm）を敷き，その上に高さ約 30mm，内径

25mmの半割したアクリル製円筒型を設置し，その中にスラ

リーを流し込みスリップキャストを実施した．そのとき，円

筒型の内壁には，ポリエチレンテレフタラート製のフィルム

を剥離材として貼付した．上記のモールドを超電導マグネッ

ト（JMTD–12T1–NC5, ジャパン スーパーコンダクタ テクノロ

ジー㈱）中に入れ，20 rpm で回転させながら，鋳込み方向と

自転軸に対して垂直な方向に磁束密度 12 Tの強磁場を印加し

た．この方向からの印加磁場により磁化容易軸が a 軸である

Ti3SiC2は，鋳込み方向に対して c 軸が平行になるように堆積

する．最後に 350MPa，10minの冷間等方圧加圧処理を施す

ことで配向成形体を得た．

焼結体は放電プラズマ焼結（spark plasma sintering, SPS）装

置（FUJI–SPS625, 富士電波工機㈱）を用いて，無加圧条件下に

て作製した[21, 22]．一般に，SPS は一軸の機械的加圧と導

電性ダイスへの直流パルス電流の印加で生じるジュール熱に

より焼結体を得る手法である．しかしながら，本研究では気

孔を残存させるため，Fig. 1に示すように焼結用ダイスの内

径より大きな径のパンチを用いることで，通電を確保しなが

らダイスにのみ機械的加圧が及ぶようにして無加圧焼結を

行った．まず，真空雰囲気中にて 600℃で 10min 加熱し，分

散剤の PEIを焼き飛ばした．真空度が回復した後，雰囲気を

アルゴンに置換し，昇温速度 50℃/min，焼結温度 1400℃，

保持時間 1 hの無加圧焼結を実施した．また，配向成形体を

一軸加圧 40MPa，焼結温度 1300℃，保持時間 10minにて焼

結し，比較材として用いる緻密な配向加圧焼結体を得た．

2.3　配向無加圧焼結体の組織評価

焼結体の気孔率は，ケロシンを溶媒としたアルキメデス法

を用いて算出した．また，焼結体を鋳込み方向に平行な面と

垂直な面で切断し，相構成と結晶粒の配向度の評価を実施し

た．以降，鋳込み方向に対し垂直な面を Top 面，平行な面を

Side 面と呼称する．各面で切断し，Top 面，Side 面をエメ

リー紙で研磨後，Cu(Kα1)線を用いて X 線回折（X–ray diffrac-

tion, XRD）（装置：Smart Lab, ㈱リガク）を実施した．
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さらに，Side 面をエメリー紙，ダイヤモンドフィルム，ダ

イヤモンドペーストを用いて鏡面仕上げした後，電界放出型

走査型電子顕微鏡（field emission scanning electron microscope,

FE–SEM, JSM–7001FA, JSM–7200F, 日本電子㈱）を用いて反

射電子（back scattered electron, BSE）像を取得した．

また，Side 面を上記の研磨に加えてコロイダルシリカ（粒

子径 0.04 µm）で機械研磨し，FE–SEM（JSM–6500F, 日本電子

㈱）を用いて電子線後方散乱回折（electron back scattered

diffraction, EBSD）法による結晶方位解析を行った（解析装

置：OIM Data Collections, ㈱ TSLソリューションズ）．

2.4　高温圧縮試験と組織評価

配向加圧焼結体と気孔率の異なる 2 種類の配向無加圧焼結

体から圧縮軸に対して底面すべりが容易な方向（結晶の c 軸

と圧縮軸が 45° をなす方向）になるように 1.5 mm × 1.5mm ×

2.25mm の角柱試験片を切り出した．以降，順に緻密材，低

気孔率材，および高気孔率材と呼称する．切り出した試料の

上下面をエメリー紙で研磨し，側面は鏡面まで研磨した．た

だし，側面の中で 1 面は下記の圧縮前の組織観察を行うた

め，コロイダルシリカによる研磨も施した．

高温圧縮には機械試験機（8562, Instron 社）を使用した．試

験片と試験機の接地面に潤滑剤として窒化ホウ素を塗布し，

4 × 10−4 Pa の真空下において約 15℃/min の速度で 1200℃ま

で昇温した後，ひずみ速度 3 × 10−4 s−1 にて高温圧縮試験を

行った．このとき，気孔率や組織に起因する変形挙動の違い

を考慮するため各試料を 2つずつ試験した．また，それぞれ

の試験の終了点は最終ひずみ量が 10％程度の“途中止め”と

20％程度の“大変形”に至るまでとした．

高温圧縮前後の組織評価として，圧縮前は試験片側面，圧

縮後は試験片から圧縮軸に平行な面を切り出し，鏡面研磨を

施した面に対して EBSD 法による結晶方位解析および BSE

像を得た．

取得した BSE 像は画像処理ソフト（Image J, NIH）により二

値化処理し，気孔に由来するコントラストから気孔率を算出

した．ここで，気孔率測定にアルキメデス法を用いなかった

理由は，試験片が小さいために質量測定に誤差が大きく，値

の算出に影響を与えるためである．なお，本試料においてア

ルキメデス法で算出される気孔率は，二値化で算出される気

孔率の約 1.7 倍である．

3.　実験結果と考察

3.1　配向無加圧焼結体の評価

アルキメデス法により求めた気孔率が 6.5％の配向無加圧

焼結体について，その組織評価を行った．

Fig. 2 は Ti3SiC2 原料粉末と焼結体の Side 面，Top 面の

XRD パターンである．図中に示す太字斜体の指数は Ti3SiC2

の(000l)面由来のピークであることを意味する．また，不純

物相として TiCを含んでおり，白抜き丸印で示している．

Side 面（Fig. 2（b））と Top 面（Fig. 2（c））のパターンを詳細に

みると，Side 面では 33.9° や 60.2° 付近に(hkil)面由来のピー

クが強く見られ，Top 面では 30.2°や 40.7° 付近に(000l)面由

来のピークが強く見られた．このことから作製した焼結体は

スリップキャストの鋳込み方向に結晶の c 軸が強く配向して

いることがわかる．

さらに，定量的に配向度を評価するためロットゲーリング

ファクターを求めた．ロットゲーリングファクター fL は式

（ 1 ）で与えられ，

fL ¼ P � P0

1 � P0

ð 1 Þ

このとき Pは式（ 2 ）により算出される測定試料の(000l)およ

び(hkil)系統の回折強度 Iの総和の値の比である．

P ¼
X

Ið000lÞX
IðhkilÞ

ð 2 Þ

ここで P0 は基準試料における P の値であり，本研究では

Fig. 2（a）に示す Ti3SiC2 原料粉末を基準試料とした．実際に

Top 面のパターンを用いて算出すると fL = 0.95であった．fL

は 0–1の値を取り，その値が大きいほど配向度が強いことを

表す．十分な配向が確認されている配向加圧焼結体の値が

0.90 程度であることから，配向無加圧焼結体の c 軸が鋳込み

方向に強く配向していることが定量的にも認められた．

次に，Side 面に対する EBSD 法を用いた結晶方位の解析結

果と BSE 像を Fig. 3 に示す．Fig. 3（a）は，Ti3SiC2 の標準ス

テレオ三角形（逆極点図）上のカラーキー（Fig. 3（b））に基づき

色付けした紙面垂直方向の結晶方位分布図（以降， inverse

pole figure map, IPF map と示す）である．また，Fig. 3（c）は，

0001 極点図（pole figure, PF）であり，強度分布に応じて色付

けしている．Fig. 3（a）の IPF map から，短辺 2–7 µm，長辺

10–25 µm の板状の結晶粒が積層する様子，Fig. 3（c）の PF か

らは(0001)面の法線ベクトル，つまり結晶の c 軸が鋳込み方

向である y 軸方向に集中する様子が見られ，組織観察におい

ても配向組織が認められた．

ここで，IPF map 中にキンク変形した結晶粒（Fig. 3（a）中の

Sintered 
body

Die

Punch

Fig. 1 Schematic image of the pressureless sintering.
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赤矢印）が見られる．焼結温度である 1400℃は Ti3SiC2の脆

性–延性遷移温度である 1100–1200℃[30, 31]を上回っている．

したがって，キンク変形した結晶粒が見られた一因として，

焼結体の熱膨張に対するダイスの反作用により塑性変形（キ

ンク変形）が生じたことが考えられる．また，IPF map の中

で，黒色の部分（Fig. 3（a）中の白矢印）は結晶性が悪い領域に

相当する．通常，このような領域が観察される原因には粒界

や異相，ひずみの存在が考えられる．しかし，黒色領域の形

状が丸型であり，観察面全体に均一に分散することから，焼

結の際に残存した気孔であると推測される．気孔が観察面全

体に均一に分散している様子は BSE 像（Fig. 3（d））でも認めら

れ，当初意図した気孔の残留が達成できていると判断される．

3.2　高温圧縮試験

Fig. 4 は，緻密材，低気孔率材，および高気孔率材の高温

圧縮試験で得られた公称応力–公称ひずみ曲線であり，各試

料の曲線において黒色は大変形試料，灰色は途中止め試料の

結果である．降伏後に加工硬化が見られる曲線の概形は

Barsoumらの結果[13]と総じて一致し，大変形試料の 0.2％耐

力は緻密材で 221.8MPa，低気孔率材で 202.4MPa，高気孔率

材で 81.9MPa であった．Fig. 5 は得られた 0.2％耐力と二値

化により算出した圧縮前の気孔率の関係を示した図であり，

白抜きが途中止め試料の結果である．0.2％耐力は気孔率の増
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Fig. 3 (a) Inverse pole figure (IPF) map of the sintered body and (b) its color–coded map. The red and white arrows in (a) show kinked grains and
pores, respectively. (c) 0001 pole figure (PF) of (a). (d) BSE image of the textured microstructure. (a) and (d) are taken from side surface.
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加に伴い，線形的に減少した．セラミックスやサーメットの

機械的強度の気孔率依存性に関して，これまでに式（ 3 ）や式

（ 4 ）のような経験式が提案されている[32–35]．

� ¼ �0D
m ð 3 Þ

� ¼ �0 expð�kPÞ ð 4 Þ
ここで，σは気孔を有する材料の強度，σ0は気孔が存在しな

い場合の材料の強度，D（= 1 − P）は相対密度，P は気孔率，

mと kは 3 以上の定数である．これらの式によると気孔率が

上昇するほど材料の強度は指数関数的に低下し，その度合い

は気孔率が 20％以上になると顕著になる．今回の試料の気孔

率の範囲（約 0.4–13.5％）では十分に線形関係を持つとみなす

ことができるため，Fig. 5の結果は妥当である．

次に Fig. 6に各試料の加工硬化指数 nを示す．このとき加

工硬化指数は不変形領域の影響などを排除するため，塑性変

形初期である降伏後から式（ 5 ）で近似可能なひずみ（公称ひ

ずみ εn = 4–9％）の範囲で算出し，2 回の圧縮試験結果の平均

値とした．

n ¼ dðln �tÞ
dðln "tÞ ð 5 Þ

ここで，σtは真応力，εtは真ひずみである．一般に，金属材

料ではその値が大きいほど加工性，特に張り出し成形や絞り

加工に優れることを意味する．ただし本研究では，加工硬化

指数をある微小なひずみ（d(ln εt)）を得るために必要な応力

（d(ln σt)）とみなし，降伏以降の加工硬化の度合いを定量的に

比較するための指標とした．その結果，緻密材および低気孔

率材の加工硬化指数はそれぞれ 0.34，0.32と同程度であった

のに対して，高気孔率材では 0.55と大きな値を示した．

加工硬化指数の違いの要因として，変形中の気孔率変化が

影響していると考えられる．Table 1に二値化により算出した

圧縮前・後の気孔率を示す．表は各試料において上段が途中

止め試料，下段が大変形試料の値である．緻密材および低気

孔率材では圧縮による気孔率変化が小さい一方，高気孔率材

では大きな気孔率の減少が見られた．気孔率が 80％以上の

ポーラス金属において，その圧縮挙動は弾性域，定常応力域

（プラトー領域），緻密化領域に分けられる．しかし，気孔率

の減少に従ってこの区別は曖昧となり，やがて定常応力域と

緻密化領域が同時に出現し，降伏直後から変形応力の増加が

観察される[36–38]．本結果についても同様に，降伏後の塑性

変形による緻密化によって変形応力が増加したと考えられる．

3.3　高温圧縮前後の組織評価

高温圧縮による組織変化を調査するため，緻密材，低気孔

率材，および高気孔率材に対して圧縮前・後で組織観察を

行った．

Fig. 7に圧縮前，Fig. 8に大変形後の IPF mapと 0001 極点

図を示す．ここで，Fig. 8 の IPF map は Fig. 7 よりも高倍率

のものであり，PFは Fig. 7と同倍率のデータから取得したも

のである．圧縮後の IPF map（Fig. 8（a）, Fig. 8（c）, Fig. 8（e））

ではキンク変形した結晶粒が圧縮前（Fig. 7（a）, Fig. 7（c）,

Fig. 7（e））よりも頻度高く観察され，これは Shirakamiらの考

察[6]ともよく一致する．

キンク変形は結晶粒の座屈を伴う．そのためキンク変形が

生じると 1つの結晶粒内で結晶方位変化が起き，その配向度

は低下傾向を示す．各試料の圧縮前の PF（Fig. 7（b）, Fig. 7

（d）, Fig. 7（f））と圧縮後の PF（Fig. 8（b）, Fig. 8（d）, Fig. 8（f））

を比較すると，圧縮により最大強度が低下しており，高温圧

縮中にキンク変形が生じたことが示唆される．しかし，圧縮

軸が c 軸と 45°をなしていることを考慮すると，すべり変形
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が生じやすく，キンク変形は起こりにくいと考えられる．こ

の相違の理由は試料内に多くの気孔が存在することや多結晶

体試料であること，不純物相を含有することによる影響であ

ると推測される．

前節の高温圧縮挙動を理解するために行ったキンク変形帯

の解析の一例を Fig. 9 に示す．EBSD 法を用いて取得した

IPF map（Fig. 9（a））より，キンク変形した結晶粒を抜き出し，

その結晶粒から各測定ピクセル間の結晶方位の角度差を始点

からの距離でプロットした角度プロファイル（Fig. 9（b））を得

た．そのプロファイルから結晶回転軸が c 軸に垂直であり，

かつ，急峻な角度変化を生じているものをキンク境界とみな

し，その数と角度を抽出した．この操作を圧縮前・後の各試

料に対してキンク境界が 200 本程度になるまで行った．

Table 2 に圧縮前・後の試料から抽出したキンク境界の平

均キンク数と平均キンク角度の変化量を示す．ここで，平均

キンク数とは，キンク境界の総数を抜き出した結晶粒数で除

した値で，結晶粒 1つ当たりのキンク境界数を意味する．ま

た，表は各試料において上段が途中止め試料，下段が大変形

試料の値である．高温圧縮により，平均キンク数は緻密材と

低気孔率材で最終ひずみ量によらずに増加し，平均キンク角

度は全ての試料で減少した．これは，高温圧縮で角度の小さ

いキンク境界が形成したためである．Fig. 10は圧縮前・後の

緻密材におけるキンク境界の角度のヒストグラムであり，灰

色が圧縮前，塗りつぶしのないものが圧縮後の結果である．

途中止め試料（Fig. 10（a）），大変形試料（Fig. 10（b））のいずれ

でも高温圧縮により分布が小角側にシフトし，全体に占める

10° 未満の小角のキンク境界の割合が増加している．このよ

うな圧縮中のキンク変形帯（キンク境界）の形成は，転位同

士，転位とキンク境界の相互作用を生みだし，圧縮挙動に影

響を与えると考えられる．

高気孔率材の平均キンク数の変化に注目すると，途中止め

試料では増加し，大変形試料では減少した．これは緻密材や
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Fig. 7 (a)(c)(e) IPF maps and (b)(d)(f) 0001 PFs. These figures are obtained in (a)(b) dense, (c)(d) low–porosity sample, and (e)(f) high–porosity
sample before the compression. The red arrows in IPF maps indicate kinked grains.
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低気孔率材では見られない特異な傾向である．高気孔率材の

途中止め試料の BSE 像を Fig. 11に示す．結晶粒の内部に層

間剝離に起因する暗いコントラスト（Fig. 11 中の白矢印）が見

られ，その端点でキンク境界（Fig. 11 中の黒矢印）が観察され

る．この組織は途中止め試料で多く見られ，大変形試料では

見られなかった．また，他の緻密材や低気孔率材でもほとん

ど観察されなかった．以上のことから，加工硬化指数が高い

値を示した高気孔率材において，高温圧縮中に BSE 像で観察

された層間剝離を伴う細かなキンク変形帯の形成と圧縮の進

行に伴う細かなキンク変形帯の消失が生じる可能性が示唆さ

れた．この形成・消失メカニズムとして，既存のキンク境界

の移動と高温圧縮中の Ti，C の拡散および Si の蒸発による

TiC 層の形成が考えられる．圧縮前に存在するキンク境界の

移動は Ti–Si 間に層間剝離を形成し，新たな界面の出現によ

る系の自由エネルギー増加を生む．そして，その増分を補う

ため原子拡散により TiC 層が形成することが考えられる．ま

た，TiC 層の形成はすべり面（Ti–Si 界面）を減少させるため，

転位運動を妨げ，強度上昇に寄与することが推察される．現

時点で高気孔率材でのみ上記の現象が見られた理由は不明で

あるが，キンク変形やキンク帯強化の解明のため，この現象

は重要であると考えられる．

4.　結　　　言

Ti3SiC2 の高温圧縮挙動と気孔や組織の関係を調査するた

め，Ti3SiC2 配向無加圧焼結体の作製と組織評価および気孔

率の異なる配向試料に対して高温圧縮試験を行った結果，以

下の結論を得た．

（1）　磁場中スリップキャストと無加圧焼結を組み合わせる

ことで，鋳込み方向に結晶の c 軸が配向し，気孔が均一に分
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Fig. 8 (a)(c)(e) IPF maps and (b)(d)(f) 0001 PFs obtained in (a)(b) dense, (c)(d) low–porosity sample, and (e)(f) high–porosity sample after the
compression up to 20％ strain. Note that only IPF maps are magnified images compared to Fig. 7. The red arrows in IPF maps indicate kinked
grains.
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散した Ti3SiC2 配向無加圧焼結体の作製に成功した．

（2）　Ti3SiC2 配向試料の 0.2％耐力は気孔率の増加に伴い線

形的に減少し，圧縮前の気孔率に強く依存することが明らか

になった．一方，加工硬化指数を比較すると，高気孔率材で

大きな値を示した．これは高温圧縮中の緻密化に起因するも

のだと考えられる．

（3）　キンク変形帯の解析を行ったところ，高温圧縮の進行

に伴い高気孔率材でのみ結晶粒 1つ当たりのキンク境界の数

が増加した後に減少することが確認され，この傾向がキンク

帯強化の解明にとって重要である可能性が示唆された．

本研究は JSPS 科研費 JP21H00087, JP21H00110, および

JP18H05482 の助成を受けたものです．また本研究の一
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Table 2 Difference in average number and average angle of kink
boundaries (KBs) by the compression.
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