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Formation of Coarse Si Phase in Al-17%Si Alloy without P 
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In order to reduce weight in automobile p紅 ts，the use of hypereutectic Al-Si system alloys with hlgh f1uidity is consid-
ered. For these a1Ioys， the presence or absen偲 ofcoarse Si phase makes a large di丘町encein the abrasion resistance. In this 
study; AI・17%Si a1Ioy with no P was伺 stin sand mold and permanent mold， and investigations were conducted on白epres“ 

ence/absence of coarse Si phase in the obtained ingot. 
Primary Si phase crystallized on the contact site of the mold in the sand mold and permanent mold. In the permanent 

mold， eutectic cells with dendritic-coupled growth were observed. The coarse Si phase had a tendency to crystallize at the 
top and around it. We were able to clarify the formation of the coarse Si phase based on undercooling due to concentration of 
soIute. 
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1.緒 言

現在，自動車および自動車の装置部品の軽量化のために

薄肉鋳物が求められているい4) 薄肉鋳物には，流動性に

優れる過共晶 AI-Si系合金の利用が考えられる5) 過共晶

AI-Si系合金が流動性に優れる理由のひとつ として，過冷

凝固を行うことが関係するものと考え られているト8) 特

に， Pを含まない過共晶Al・Si系合金は，大きな過冷が生

じやすいことが報告されている9) 過冷の多少は初晶Si相

のサイズあるいは有無と関係しているものと思われる.こ

のため，鋳物の耐摩耗性が変化する可能性がある10) よっ

て，初晶 Si相を利用するに しろ回避するに しろ，その晶

出挙動を明らかにしておくことが望ましい.

過共品Al-Si系合金における初晶 Si相の晶出挙動に関

して， Pの有無および核生成と成長を区別しながら，従

来の研究を簡単にまとめると次のようであろう. Becker 

の理論11)に基づくと，核生成は系の局所的なエネノレギ一

変化にともなう，エンブリオのサイズ変化の問題とされ

ている.そこでは，過冷時における固相と液相の自由エ

ネルギー差IlGを駆動力としてエネルギー不利の山を越

えることにより，核生成が生じるとされている.Pを含

む合金の場合，溶湯中に存在する微小なAlP結晶の格子

定数 (a=0.5451nm)が，今から凝固しようとする Si相

(a=O.5428nm)に近いため， AlPがSi相の異質核として作

用することから，核生成は極めて容易とされている7.J12.叫

このため，過冷 IlTはわずかでよいことが知られている.

よって，金型のように大きな過冷が生じやすい鋳型はもち

ろんのこと，砂型のように小さな過冷しか生じない鋳型に

おいても，容易に初晶 Si相が核生成されるのであろうω.

他方，初晶 Si相が妓生成した後，結晶と認識されるサイ

ズに成長するためには，過冷が大き過ぎない方がよいもの

と考えられている.理由のひとつは， 核に付着する Si原子

の拡散速度が溶湯温度に関係するためとされている15) ま

た，もうひとつの理由は，過冷が大き過ぎると共晶凝固が

選択されるからであろう9.16) しかしながら Pを含む合金

の場合，前述したように，多くの初晶Si相が核生成される

ことになろう.このため，共晶凝固は選択されにくいもの

と考えられる.よって，過冷が生じにくい砂型だけでなく，

過冷が生じやすい金型においても，比較的容易に初晶Si相

が形成されやすいものと思われる.ただし，チラーのよう

な著しい急冷を行うと，成長速度が増加することにより界

面温度が低下し，共品成長に転じる場合がある.この現象

受付日:平成28年5月11日，受理日:平成28年8月5臼 (Receivedon May 11， 2016; Accepted on August 5， 2016) 

* アイシン・エィ・ダブリュ(株) AISIN AW Co.， Ltd. 



632 鋳造工学第88巻 (20.16)第 10号

は初晶 Siフリーゾーンとして知られているω. しかしなが

ら，通常は適当量の Pを添加してベ形成されるAlPが溶

湯中に分散するような温度条件紛が選ばれることから，初

品Si相が分散したミクロ組織を得られるであろう.よって，

従来から Pを添加した合金に関する多くの報告19-却は，

初晶 Si相の有無を論じるのではなく，晶出した初晶 Si相

の形態やサイズおよび分布が論じられているものと考えら

れる.

一方.Pを含まない合金であっても，初晶 Si相は鋳型

面における大きな過冷により，核生成されやすいものと，思

われる. しかしながら，溶湯の内部における初晶 Si相の

核生成は容易でないものと考えられる.この場合，成長速

度は比較的速くなりやすいものと思われる.すると，界面

温度が低下することにより，共晶凝固が選択されやすいで

あろう.ただし，このような Pを含まない過共晶Al-Si系

合金の凝固に関する報告例は少ない.一例として，チラー

を用いた一方向凝固の砂型にAl-17%Si合金を注湯したと

ころ，内部には初品 Si相が品出せずに，共晶組織だけに

なったことが報告されている的.また，その共晶組織はデ

ンドライト状を呈した. しかしながら.Pを含まない過共

晶Al-Si系合金を，金型に注湯した場合の報告はまだない

ようである.そこで本研究では，金型に鋳造した Pを含

まない品17%Si合金において発現する初晶 Si状の塊状Si

相の形成に関する検討を行った.

2.実験方法

電気炉内に，軸薬(うわぐすり)を塗布していない 10

番黒鉛るつぼを設置した.99.99%Alと 99.鈎99%Siを用い

て.Al・17%Si合金を 76o.OCで溶製した.発光分析法による

τitble 1 Chemical composition of specimen. 
供試材の化学組成.
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Fig. 1 Schematic drawing of sand mold (a) and observ-
ed position (b) of the伺紙面g.(unit : mm) 

砂型の模式図 (a)と鋳物のミクロ組織の観察位置 (b).
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Fig. 2 Schematic drawing of permanent mold (a) and 
observed area (b) of the casting. (unit : mm) 

金型の模式図 (a)と鋳物のミタロ組織の観察位置 (b).

成分分析の結果.Table 1に示すように.Si量は16.8%，

P量は検出下限のo..5ppm以下であった.セラミック製の

棒を用いて撹枠を行った.鋳型は，比較のために Fig.l

のa)に示す室温の砂型と， Fig.2のa)に示す鋳鉄製で室

温の舟金型の 2種類を用いた.これらの鋳型に， 76o.o
Cの

溶湯を黒鉛るつぼから静かに鋳造を行った24) 凝固後の鋳

物について， Fig.1のb)およびFig.2のb)に示す位置から，

ミクロ組織を観察するための試料を切り出した.金属顕微

鏡を用いてミクロ組織を観察した.

3.実験結果

3.1 砂型鋳物のミクロ組織

砂型鋳物のミクロ組織の観察結果 (Fig.lの (b)にお

ける A位置〉を Fig.3に示す.下端は鋳型接触面で，平

滑でないことがわかる. 100-2∞μm程度のサイズの塊状

Si相が下端から内部に向かつて晶出していた. この塊状

のSi相は，鋳型接触面に晶出したことから，熱的過冷に

より核生成した初晶 Si相と認識される.その表面部のほ

とんどは， 10.μm程度の厚さの α-Al相により覆われていた.

Fig. 3 Microstructure of sand mold casting (contact 
site of mold). Position“'A" in Fig. 1 (b). 

砂型鋳物のミクロ組織(鋳型接触部).図1の(b)のA位置.
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中央部の初晶 Si相から上方に，共晶セルが成長していた.

Fig.4は共晶セルを拡大して観察した結果 (Fig.lの (b)

における B位置)である.図中に多くみられる矩形の晶出

物は柱状の共晶セルと思われる.それらは，ほぼ上方に向

かつて成長したようである. しかしながら，一方向凝固で

はないことから.3次元的には斜めに成長しているものも

あると思われる.このため，図中に丸印で示したように，

住状の共晶セルの断面と思われるものが観察された.これ

より，マクロ的に住状に観察される共晶セルは，板状の

共晶 Si相を組み合わせた複雑な構造のようである.柱状

の共晶セルを構成する共晶 Si相の間隔は数μm程度と比

較的狭い.他方，柱状の共晶セJレと、うしの聞を埋める共

品Si相の間隔は 10μm程度と比較的広い. Fig.5は，それ

らの共晶セルの先端部のひとつを拡大して観察したもの

である.30μm程度の厚さの主板から，共晶 Si相間隔が数

μm程度と比較的狭い相間隔の共晶Si相が，角錐状に成長

している様子が観察された.

Fig. 4 Microstructure of sand mold casting (3mm in-
ner). Position “B" in Fig. 1 (b). 

砂型鋳物のミクロ組織 (3mm内部).図1の(b)のB位置.

Fig. 5 Microstructure of sand mold casting (tip of 
columnar eutectic cell). Arrow shows interlamellar 
spacing (fine / co町 se)of eutectic cell. 

砂型鋳物のミクロ組織(柱状共晶セルの先端部).矢印は共
晶セルの相関摘(粗細)を示している.

3.2 金型鋳物のミクロ組織

金型鋳物のミクロ組織の観察結果を Fig.6に示す.試

料の下端は金型に接触していた面である.金型に接触し

ていた面は砂型の場合ほどではないものの，必ずしも平滑

ではない14) また，金型の接触部には，破線で半円状に示

した領域が形成されていた.図中に aと記した位置を拡大

して観察した結果を Fig.71こ示す.多数の微細な粒状と

思われる Si相が認められた.その詳細な形態は不明であ

るが，類似の実験お)の観察結果によれば棒状および球状

とされている.これは最初，板状に凝固した共晶 Si相が，

エアーギャップの形成時に内部の熱の伝達により棒状化

し，やがて球状化したものと考えられているお前述した

ように，金型に接触していた面が必ずしも平滑でないこと

は，エアーギャップが形成された証拠であろう.

半円状の領域の外側には，法線状に多数の柱状の組織が

観察された.このように柱状に観察されたものは，おそら

く紙面に平行に存在する組織であろう.他方，数例を図中

に実線の丸印で示したものは，紙面に平行でない組織の断

Fig. 6 Microstructure of permanent mold casting 
(contact site of mold). 

金型鋳物のミクロ組織〈鋳型接触部).

Fig. 7 Microstructure of “a" part in Fig. 6 (permanent 
mold casting). 

図6における a部のミクロ組織(金型鋳物).
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面と思われる.このように成長方向がランダムになるの

は，本供試材が一方向凝固でないためであろう.紙面と平

行に成長する柱状の組織のうち，図中に bと明記した位置

を拡大して観察した結果を Fig.8に示す.共品 Si相と共

晶α・Al相が隣り合ってラメラ状に成長した共晶セルであ

ると思われる.その幹は，おおよそ法線状に伸長している

ようである.また，幹から 2次枝が成長したものと考えら

れる.さらに 3次枝が観察された.よって，共品セルは，

板状の共品 Si相を組み合わせたデンドライト状を呈して

いるようである.それらの先端部および間隙に， Pを含ま

ない合金であるにも関わらず初品 Si状の塊状 Si相が散見

された.Fig.9は一例として， Fig.6にcと明記した塊状

Si相を拡穴して観察した結果である.塊状 Si相の表面部

から，図中に破線で明記した範囲において.共晶が放射状

に協調成長26.27)していた.

た.この柱状の共品セルについての検討をおこなう.鋳

型接触面において，初晶 Si相および隣接する α-Al相が核

生成28) した後 (Fig.3)，砂型の表面はパインダーの燃焼に

よって崩壊し始めたものと思われる紛.この状態において，

初晶 Si相および α-Al相から内部の熱的な中心部に向かつ

て，共品が成長したものと思われる.そのためには，共晶

凝固が発現できる温度まで，溶湯はほぼ平均組成のままで

過冷したものと考えられる.その温度を Fig.10の状態図

に示した c温度(以下，れと略す)とする.共晶凝固は Si

相と α・Al相が並列して協調成長することにより行われる.

この際，固溶体合金であれば，固液界面の前方に溶質が堆

積することが知られている. しかしながら，共晶が凝固す
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Fig. 10 Schematic diagram showing coupled eutectic 
occurs when undercooled in sand mold casting. 

砂型鋳物において過冷時に協調共晶が生じる ζ とを示

す模式図.

Fig. 8 Microstructure of“b" p町 tin Fig. 6 (permanent 
mold casting). 

図6におけるb部のミクロ組織(金型鋳物).

L 

Fig. 11 In sand mold， schematic view showing a/p eut田・

tic paral1el to y-direction growing at rate V. Ca and Cp 
民事氏調ntthe∞Inc印刷討ondis凶加tionof the front of出e
a and p of the solid-liquid interface (z=O) schematically. 
The問 isno density difference forward台omz=M2.

砂型において，y方向に並列した a/P共晶が，速度 Vで
成長することを示す模式図.c.とCpl主因液界面 (z=o)
の前方の aとFの温度分布を模式的にあらわしている.
t.=A/2よりも前方には浪度差がない.

Fig. 9 Microstructure of“c" p町 t泊 Fig.6 (permanent 
mold casting). 

図6におけるc部のミクロ組織(金型鋳物).

察

4.1 砂型鋳物における住状の共晶セルの成長

砂型鋳物の内部において，住状の共晶セルが観察され

考4. 
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る場合には，並列する α相とF相の前方において相互拡散

が生じるとされている.その様子を説明するための模式図

をFig.llに示した.この図は，ノンファセット/ノンファ

セット合金の溶湯が共晶温度TEから少し過冷した Tcにお

いて α相とF相に分離し，y方向に並列する様子を模式的

に示している.固液界面は速度 Vで定常的に成長してい

る.このような場合，固液界面Cz=O)において α相から

F原子が，また，p相から α原子がそれぞれの前方に排出

される.そして，隣接する相に向かつてy方向に拡散する

とされている.y方向の濃度勾配は各相の中央でゼロにな

る.このため，固液界面の前方には，図中に曲線で示した

ように， α原子と P原子の周期的な濃度勾配が存在するも

のと考えられている.これらの濃度勾配により相互拡散が

生じる成長方向 cz方向)の距離は，固液界面Cz=O)から

相間隔Aの半分と同じ距離 Cz=A/2)とされているω.一方，

Al・17%Si合金において，この距離内で相互拡散が生じる

ためには，フデセット凝固する共晶 Si相とノンファセッ

ト凝固する共晶ルAl相の成長速度が均衡することが必要

であろう.結晶の成長速度に影響を及ぼす要因のうち，キ

ネティックス (kinetics)を考える.すると，共晶Si相はファ

セット界面で成長することから，ノンファセット界面の共

品αーAl相よりも相対的に付着速度は遅いものと思われる.

それらの両相の成長速度が均衡するのは，平衡状態図に共

品点で示される 12.6%Siおよび 577
0

Cであろう. しかしな

がら，前述したように，供試溶湯は平均組成 (17%Si)の

ままで過冷したものと思われる.Al-17%Si合金が共晶凝

固を行うためには，物質保存則より Si相の厚さが増加す

る必要があろう.すると，この場合には Si原子の付着量

が増加することから， Si相の成長速度は相対的に遅くな

るものと推察される.このため，共晶温度 (577
0

C)では

協調成長することができなかったのであろう.そこで，少

し過冷した温度であるれにおいて，協調成長が生じたも

のと考えられる.Tcは，Al・17%Si合金が共晶凝固を行う際，

Si原子とAl原子が同程度に付着することのできる温度と

認識できる.すなわち，a-Al相の過冷度t::.TaAI (Fig. 10の

Tb-Tc)と， Si相の過冷度t::.TSi(Fig. 10のT.・Tc)とが， α-Al

相と Si相を同じ速度で結晶成長させるためのキネティッ

クスに関して，ほぼ等しい状態なのであろう 31) Mol1ard 

ら32)は，このような共品以外の組成において共晶凝固が

生じる温度を調査し，その範囲をカップルドゾーンと呼ん

だ.図中には，その領域 (E)の一部を模式的に示した.

次に，各相の凝固の順序についての検討を試みる.その

ための模式図を Fig.12に示した.①鋳型壁で初晶 Si相が

晶出し，その周囲を②αーAl相が取り囲むように成長した

ものと思われる.そこからは共晶凝固に転じ③狭い Si

相間隔の共晶セル (Columnarcoupled eutectic)が柱状に成

長したのであろう.最終的に，それらの共晶セルの隙聞

を④広い Si相間隔の共晶相 (Eutecticcell (rough))が埋め

るように成長したものと類推される.ここでは，③と④の

共晶セルにおける Si相間隔の違いを議論する.平均組成

④Eutectic cell 

陶酔) ¥ ③ Columnar coupled eutec批

② α-AI 

①Primary Si 

Fig. 12 Schematic drawing of solidification in sand 

mold. 
砂型における凝固の模式岡.

(17%Si)の溶湯から成長する共晶セルは，前述したように，

共晶組成(Al-12.6%)の液相から成長する場合に比較して，

ファセット成長を行う Si相が厚くなるものと推察される.

このため， Si原子が Si結晶の表面において無秩序に訪僅

する酔歩 (randomwa1k) 15)および2次元核生成が生じるに

は，相応の余分な拡散時聞が必要になるであろう.その拡

散時間をt，Si原子の拡散速度をD，Si相間隔をλとすると，

A=2ω1jt)l/2の関係紛より， Si相間隔λが狭くなったもの

と考えられる.また，この砂型鋳物における共晶セルは，

固液界面の移動速度 V(以下，単に Vと略す)が比較的遅

かったものと思われる.これに関連して，Vが速い固溶体

合金の場合，溶質が側面に堆積しやすいことが知られてい

る34) この場合，G/Vが小さいことから界面が不安定となり，

デンドライト状を呈するとされる. しかし，Vが遅ければ，白

溶質が側面に堆積しにくいことが知られている.この場合，

G/Vが大きいことから界面は安定となり，セル状を呈する

とされる.本実験の砂型鋳物における共晶セルの Vも比

較的遅いと考えられることから，溶質はあまり側面に堆積

しなかったものと思われる.その結果，セル状を呈した固

溶体合金の場合と同様に，側面に 2次枝が形成されること

なく，ほぼ柱状に成長することができたものと考えられる

(③).このような住状の共晶セルの存在は，従来から知ら

れているお.36) 例えば，山田ら37)はAl・24%Si合金におけ

るSi相が柱状を呈し，その断面は花弁状であることを報

告した.津田らお)は，このような Si相の形態を羽毛状と

呼んだ.あるいは，津村39)はフェザー晶と呼んだ.また，

このような柱状の共晶セル③の成長にともなう凝固潜熱の

放出により，残留液相の温度は上昇するであろう.このた

め，最終的な残留液相が共晶凝固を行う際の Vは，柱状の

共品セルの場合に比較すると遅くなったものと思われる.

その結果，iV=constantの関係ω より，最終的に残部を

マトリックス的に埋めた共晶セルの Si相間隔Aは，住状の

共晶セルに比較すると広くなったものと考えられる(④).

4.2 金型鋳物における塊状Si相の形成

金型鋳物の場合， Pを含まない合金であるにも関わらず，

内部に初晶 Si状の塊状Si相が観察された.そこで，その

形成機構の検討を試みる.そのための凝固の模式図として
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④Col聞

Fig. 13 Schematic drawing of solidification in the 
permanent mold (Al・17%SiAlloy without P). 

金型における凝固の模式図 (pを含まないAl-17%Si合金).

Fig.13を示した.溶湯が室温の金型に注湯されると，異

物質である鋳型の接触部において，大きな熱的過冷により

初晶 Si相が核生成されたものと思われる(①).この際，

初晶 Si相から排出されたAl原子は，拡散速度の問題から

初晶Si相の周囲に堆積して拡散境界層を形成したものと

考えられるω. このAl原子の拡散境界層も金型の大きな

冷却能によって核生成され，初晶 Si相を取り囲むように

α-AI相が凝固したものと推察される(②)ω. その後，成

長速度が比較的速いことから，初晶 Si相と α・Al相は共晶

凝固に転じ，狭い共晶Si相間隔で放射状(半円状)に協調

成長したのであろう(③)紛.そして，おそらく固液界面

がFig.6に示した a領域の円弧上に到達した時，準固相状

態(内部に液相が存在するものの，凝固殻が鋳物としての

強度を持ち始めた状態)になったものと思われる.このた

め，鋳物は凝固収縮を開始して，金型との聞にエアーギャッ

プが生じたものと推察される.これにより等温保持が行わ

れ，狭い相間隔で小さな板状に凝固した共晶 Si相は，棒

状化および分断して球状化したものと類推されるお

金型接触面に半円状の共晶セルが形成された後，その

外側に Fig.6および Fig.8に示したような，複数の柱状の

共品セルが法線状に成長したものと思われる(④).これ

らの柱状の共品セルには，前項に述べた砂型鋳物の場合と

異なり， 2次枝および3次枝が認められた.このため，い

わば「共晶デンドライト」のような形態を呈しているもの

と推察される.また，この共晶セJレの 2次枝の形成には V

が関係しているものと思われる.前項に述べた砂型鋳物の

ように Vが遅い場合，共晶は並列する α-Al相と Si相の横

方向 (Fig.11のy方向)の拡散に依存した成長を行うであ

ろう.これに対して，比較的抜熱能が大きい金型鋳物の場

合，Vが支配的となって結晶を成長させたものと思われる.

その結果，横方向の原子の拡散だけでは Vに追随できず，

成長方向 (Fig.11のz方向)の前方に原子が堆積し始めた

ものと考えられる.このような変化に関連して，共晶相間

隔λとVの関係が調査され，ある臨界値Vcを境として両

者の関係が不連続になる現象が報告されている41)あるい

は，片状黒鉛鋳鉄における黒鉛形状のD型化も同様の現

象の結果かも知れない?やはり，黒鉛相間隔AとVの関

係が調査され，ある臨界値Vcを境として両者の関係が不

連続になることが報告されている43，ω.よって，これらの

臨界値れを，固液界面の前方に溶質が堆積し始める Vと

みなすことができょう.この場合，隣り合ってラメラ状に

協調成長する両相のうち，おそらくファセット凝固する

Si相の成長がキネティックスの関係から相対的に遅くなっ

ているものと推察されるω.

このような場合，仮に，成長する共晶セJレの幹の前方に

溶質が堆積した場合，融点の問題から成長が停滞すること

になろう.これを避けるため，幹の先端部は錐状を呈した

ものと推察される.実際，錐状の形態がデカンテーション

により観察されている9) これにより，ノンファセットの

初晶 α-Al相の先端部(回転放物体)と同様に，排出された

溶質を側方に掻き分けているものと思われる.その側方に

堆積した溶質の濃度を局部的に考えると，おそらく平均組

成 (17%Si)よりも高濃度であろう.溶湯温度が変化しな

いにも関わらず，このように局部的な溶質の濃化が生じる

と，過共晶側の液相線は Si濃度の増加にともない，その

温度が上昇する側であることから，大きな過冷が生じてい

ることになる.これにより，側方(円周方向)の固液界面

が不安定になり，やがて， 2次枝および3次枝が形成され

たものと捉えることができる.

また，それ以上に溶質が堆積する場合があるものと思わ

れる.その結果，局部的に高濃度の溶質溜まりが形成され

たものと推察される (Fig.9の破線で明記した領域).この

溶質溜まりと思われる部分が凝固すると，物質保存則より

塊状の Si相(⑤)が形成され得る可能性があるものと考え

られる.この場合，塊状Si相は核生成したものではなく，

溶質溜まりが共晶凝固する際，塊状に成長したものと考え

られる.これが， Pを含まない合金であるにも関わらず，

鋳物の内部において初晶 Si状の塊状相が形成された機構

であると思われる.なお， Fig.8に一例を示したように，

いずれの塊状Si相にも，その表面部から協調成長する共

晶が観察された.仮に，これがその場で核生成した初晶

Si相であれば，その周囲には一方向核生成ルール14，岨・4のに

従って α-Al相が形成されたであろう.しかしながら，実

際には α-Al相は形成されていない.このことからも，共

晶が層状に成長している途中で，溶質溜まりが塊状に凝固

した後，元の層状に戻ったためと説明されよう.

5.結論

本研究では， Pを含まないAl-17%Si合金を室温の砂型

と金型に鋳造した.得られた鋳物における塊状Si相の有

無についての検討を行った.

砂型鋳物および金型鋳物において，初晶 Si相は鋳型接

触部に晶出した.金型鋳物において，デンドライト状に成

長する共品セルが観察された.その先端部および間隙に塊

状 Si相が形成された.塊状Si相の生成について，溶質の

濃化による過冷に基づいて説明することができた.
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